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伏宇，中国航发四川燃气涡轮研究院研究员，博士研究生导师。长期致力

于航空发动机总体技术研究与产品研发，带领团队探索并发展了航空发动

机自主正向研发创新模式，助推我国航空发动机跨越式发展。

刘巧沐，博士，中国航发四川燃气涡轮研究院研究员。2011年毕业于西

北工业大学获材料学博士学位。长期主持参与国家重大科研项目，主要

从事先进航空发动机材料与工艺应用研究。
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刘巧沐

专刊主编

航空发动机是一个知识体系高度集成的高壁垒精密工业产品，汇集了空气动力学、结构、

强度、材料、工艺等专业的最高成就，其研发存在技术难度大、风险高、周期长、投入高等特

点。“一代材料、工艺，一代发动机”，航空发动机工作环境复杂多变且十分苛刻，对材料、

工艺有着特殊严格的要求；在某种程度上，材料、工艺技术可直接决定航空发动机的性能及使

用特性。

本期《材料工程》的“先进航空发动机材料与工艺”专刊包括特邀综述论文4篇、研究论文

17篇，涵盖了单晶合金、陶瓷基复合材料、红外隐身材料、变形高温合金、增材制造、涂层、

耐热铝合金等航空发动机用材料与工艺技术。希望本期专刊能使广大读者更好地了解航空发动

机材料与工艺领域相关基础研究、应用研究的研究现状与发展趋势，进一步增强航空发动机材

料工艺基础研究、应用研究的交叉融合，引发同行学者的关注和思考，加速相关技术的应用和

推广。

最后，对积极倡导、组织、支持本专刊的各位专家、学者以及策划编辑老师表示衷心的感

谢，祝愿《材料工程》期刊越办越好！祝愿我国航空发动机材料与工艺技术发展越来越好！ 
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超高温热阻涂层研究进展
Research progress in ultra-high 
temperature thermal 
resistance coatings
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摘要：随着航空发动机涡轮前进口燃气温度的不断提升，传统的热障涂层难以有效阻隔高温燃气产生的近红外光波段热

辐射，热辐射传热可透过涂层直接加热下层金属基体，损害热端部件服役寿命。本文结合作者的实验结果，综述了新型

兼顾辐射抑制能力的热障涂层材料设计和结构设计，对比了传统热障涂层的近红外光学特性，深入探讨了目前用来提高

涂层抑制辐射传热能力的方法。重点针对传统热障涂层 YSZ 在短波红外波段不能有效阻隔红外辐射热传播的问题，对

提高涂层的红外反射率或红外吸收率这两类降低热障涂层红外透过率的基本途径进行了分析，并对提高涂层红外反射

率和吸收率的调控手段、影响因素、内在机理及优缺点进行了系统总结。最后指出新型辐射抑制涂层在材料和结构设计

以及高性能计算辅助等方面的未来发展趋势和突破方向。

关键词：热障涂层；热阻涂层；辐射抑制；红外吸收；红外反射

doi： 10. 11868/j. issn. 1001-4381. 2024. 000122
中图分类号： V254. 2；TB34  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2025）01-0001-14

Abstract：As the turbine inlet temperature in aero-engines continues to rise， conventional thermal barrier 
coatings （TBCs） are becoming increasingly ineffective at blocking thermal radiation in the near-infrared 
wavelength range generated by high-temperature gases.  The heat transfer of heat radiation can penetrate 
through the coating and directly heat the underlying metal substrate， thereby compromising the service life 
of hot-end components.  In this paper， the authors’ experimental results are used to review recent 
developments in the design of novel TBCs materials and structures that combine thermal insulation with 
enhanced radiation suppression capabilities.  A comparative analysis of the near-infrared optical properties 
of conventional TBCs is presented.  The current methods aimed at improving the ability of coatings to 
mitigate radiative heat transfer are discussed.  Particular attention is given to the issue of conventional YSZ-
based inability of TBCs to effectively block infrared radiation in the shortwave infrared region.  An analysis 
is conducted on the two fundamental approaches for reducing the infrared transmittance of TBCs， namely， 
improving the infrared reflectance or infrared absorptance of coatings.  Additionally， a systematic summary 
of the strategies for tuning the infrared reflectance and absorptance of coatings， including influencing 

引用格式：刘冬瑞，唐兴，肖杰，等 . 超高温热阻涂层研究进展［J］. 材料工程，2025，53（1）：1-14.
LIU Dongrui，TANG Xing，XIAO Jie，et al. Research progress in ultra-high temperature thermal resistance coatings［J］.
Journal of Materials Engineering，2025，53（1）：1-14.
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factors， underlying mechanisms， advantages， and limitations， is provided.  Finally， future trends and 
breakthrough directions in the development of novel radiation-suppressing coatings， particularly in 
terms of material and structural design as well as the use of high-performance computational tools， are 
highlighted.
Key words：thermal barrier coating；thermal resistance coating；radiation suppression；infrared absorption；
infrared reflectance

近年来，随着我国航空航天技术的飞速发展，航

空发动机推重比不断上升，以推重比 10 为例，其进气

口温度超过 1700 ℃，这使得红外辐射传热成为影响涡

轮发动机叶片使用寿命的主要新问题。根据 Stefan-
Boltzmann 定律，黑体单位面积的辐射功率与其热力

学温度的四次方成正比。这表明随着进口温度的升

高，总热辐射通量增大，热辐射在热传导中所占的比

例也随之增加。热辐射主要集中在 1~5 μm 的红外短

波段，因此，涂层在这一波段的红外辐射特性，包括红

外反射率、发射率、透过率以及材料的红外吸收系数

和散射系数，成为评估涂层或材料辐射抑制能量的关

键指标。然而，传统的热障涂层（thermal barrier coat‐
ings，TBCs）在 1~5 μm 波段对辐射呈现半透明的特

性，因此，亟须研发兼顾低热导和抑制辐射传热性能

的新型热阻涂层。而当前服役的红外辐射抑制涂层

主要应用于中低温下的服役条件，并且主要针对红外

隐身探测窗口 3~5 μm 和 8~14 μm 波段，对于超高温

下辐射能量集中的 0. 5~4. 5 μm 波段的辐射抑制涂层

的研究主要停留于理论和实验，国内外对于超高温辐

射抑制涂层的服役情况鲜有报道。本文综述了超高

温红外辐射抑制透过涂层的研究进展，重点阐述提高

涂层反射率和涂层吸收/发射率这两种方法，并从材

料设计和结构设计角度分别介绍两种方法的机理、设

计方式与研究现状，为未来高推重比航空发动机中高

效隔热陶瓷涂层的设计提供思路和指导。

1　热障涂层辐射性能进展

1. 1　YSZ涂层的红外辐射特性

随着发动机涡轮前进口燃气温度的不断升高

（>1300 ℃），超过 40% 的热量通过波长为 1~4 μm 的

近红外光以辐射的形式传导［1-2］。随着温度的升高，这

一能量比例会进一步增加，因此，阻止辐射传热的能

力对热障涂层在更高温度的应用尤其重要。然而，传

统的热障涂层氧化钇稳定氧化锆（yttria-stabilized zirco‐
nia，YSZ）材料在红外短波段呈现半透明的性质，其截

止波长在 8 μm 附近。NASA 格林研究中心 Spuckler
等［3］测 试 了 大 气 等 离 子 喷 涂  （air plasma spraying，

APS）的不同厚度 YSZ 涂层在室温下的红外反射率、

透过率曲线，如图 1（a），（b）所示。研究发现：APS 
YSZ 涂层在 1~4 μm 短波段具有高反射、高透过、低吸

收的特性，且其红外辐射特性表现出明显的厚度依赖

性，尤其以透过率最为明显，即使涂层厚度增加到

200 μm 以上，涂层在 1~4 μm 区域的短波红外辐射的

平均透过率仍高于 20%，这说明传统 YSZ 材料在短波

红外区间具有半透明性质，不能有效阻隔辐射热的传

递。另外，YSZ 涂层在大于 8 μm 波段区域透过率快速

下降，吸收/发射率快速上升，大于 8 μm 波段区域其发

射率接近于 1。由于长波红外光（>7 μm）光子的能量

接近于材料中晶格振动（声子振动）的特征频率范围。

YSZ 中的强极性键（如 Zr—O 键等）使晶格振动能够

与长波红外光发生强烈的耦合，增强对辐射的吸收，

导致这类极性氧化物的长波发射率通常接近于 1［4］。

1. 2　涂层结构对 YSZ涂层红外特性的影响

电子束物理气相沉积（electron beam-physical va‐
por deposition，EB-PVD）技术作为另一种常见的热障

涂层制备方法，其制备的柱状涂层和 APS 技术制备的

层状涂层结构不同，EB-PVD 涂层的红外辐射特性及

其与 APS 涂层的对比如图 1（c），（d）所示［5］，EB-PVD
柱状结构涂层在红外短波段同样具有高透过、低吸收

的特点；但相比于同样厚度的层状 APS 涂层，EB-
PVD 柱状涂层在波长小于 8 μm 的短波区域吸收率更

低、透过率更高，因此，高温燃气辐射的能量更易透过

EB-PVD 柱状结构涂层，导致其隔热性能下降。进一

步的研究显示，EB-PVD 制备的 YSZ 涂层经过高温烧

结处理后，羽毛状结构遭到破坏，条形孔隙转变为独

立的圆形孔洞，涂层对辐射的散射能力下降，从而导

致涂层对辐射的阻隔能力进一步减弱，透过率升高。

1. 3　温度对 YSZ涂层红外特性的影响

NASA 格林中心 Spuckler 等研究了温度对 YSZ
涂层红外辐射特性的影响［6］，发现在相同厚度下，随测

试温度从 215 ℃升高到 1360 ℃，YSZ 涂层反射率和透

过率的降低幅度均较小。可见，YSZ 涂层的红外辐射

特性受温度影响较小。为进一步分析这种现象的原

因 ，研 究 者 们 利 用 改 进 的 Kubelka-Munk 四 热 流 模

型［7-9］计算了涂层在不同温度下的散射系数和吸收系
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数，结果发现，拟合得到的散射系数与温度几乎没有

相关性，而涂层对红外辐射的吸收系数随温度升高而

增大。这是由于在 APS 涂层中，涂层的反射率主要由

涂层内部对红外辐射的散射系数决定，而散射主要发

生在孔隙中具有低折射率的空气和 YSZ材料之间。由

于测试时间很短，因此决定散射系数的孔隙率和孔隙

分布几乎没有受到影响，由此可知，测试温度对反射率

的影响不大。决定涂层吸收系数的主要因素之一是声

子参与的吸收，而声子的振动强度会随温度提高而增

强。由于声子能量较低，集中于低频率的长波段区域，

因此，在 1~6 μm 短波段吸收系数非常低，在>6 μm 的

长波段吸收系数才逐渐增大。声子吸收的特点解释了

YSZ 涂层吸收系数随温度变化的趋势。综合考虑涂层

的散射、吸收特性随温度的变化，当温度升高时，涂层

对红外辐射的反射几乎不变，吸收略有增强，导致涂层

的透过率随温度升高呈现略微降低的现象。

1. 4　厚度对 YSZ涂层红外特性的影响

除红外透过率、反射率外，红外发射/吸收率也是

评估涂层抑制辐射透过能力的重要特性。为探究基

体对 YSZ 涂层红外特性随涂层厚度变化规律。本研

究团队在高发射率基底表面利用 APS 制备了一组厚

度分别为 10，30，50，100，150，200，300，500 μm 的 YSZ
涂层，并利用黑体加热源对高发射率基体进行加热，

分别测定了 300 ℃中温和 1000 ℃高温下涂层表面的发

射率，具体的测量设备和测试原理在文献［10］中详细

描述，测试结果如图 2 所示。图中红色和蓝色分别标

注了 3~5 μm 和 8~14 μm 两个大气红外窗口，插图显

示为代表曲线在 3~5 μm 和 8~14 μm 整体性质的积分

发射率。当 YSZ 厚度很薄（10 μm）时，基体的红外辐

射信号能轻易穿过涂层而被接收器捕捉，导致所测试

涂层发射率与基体自身发射率相当。而随着厚度的

增加，能够穿过涂层的基底红外辐射信号减弱，涂层

发射率测试结果逐渐趋近于 YSZ 块体的发射率。这

一现象在 3~6 μm 短波段更加明显，这是由两个因素

造成的：一是涂层本身的发射率在大于 6 μm 波段较

高，与高发射率基底一致导致变化不明显；二是 YSZ
涂层在 1~6 μm 的散射系数较高，来自基底的短波辐射

更容易被散射，穿透涂层能力差，受厚度影响更大。

图 1　商用 YSZ 热障涂层的红外特性

（a）APS 制备不同厚度 YSZ 涂层的常温反射率［3］；（b）APS 制备不同厚度 YSZ 涂层的常温透过率［3］；

（c）EB-PVD 与 APS 制备 YSZ 涂层常温反射率对比［5］；（d）EB-PVD 与 APS 制备 YSZ 涂层常温透过率对比［5］

Fig. 1　Infrared properties of commercial YSZ TBCs
（a）reflectance of YSZ coatings with different thicknesses prepared by APS at room temperature［3］；

（b）transmittance of YSZ coatings with different thicknesses prepared by APS at room temperature［3］；

（c）comparison of reflectance of YSZ coatings prepared by EB-PVD and APS at room temperature［5］；

（d）comparison of transmittance of YSZ coatings prepared by EB-PVD and APS at room temperature［5］
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为了系统定量地研究 YSZ 涂层厚度对红外特性

的影响。根据式（1）~（3）对图 2 发射率结果中 YSZ 涂

层本身发射率和基底透过率的数值进行分离：

ITotal = IYSZ + TIMatrix （1）

EMeasured = ITotal

IB
（2）

EYSZ = ITotal

IB

EMatrix = IMatrix

IB

（3）

式中：ITotal 为测试系统接收的总辐射信号；IYSZ 和 IMatrix

分别为 YSZ 块体和基体分别发出的辐射信号实际值；

T 为 YSZ 涂层的红外透射率；EMeasured为基体和 YSZ 涂

层样品的发射率测试值；EYSZ和 EMatrix分别为 YSZ 块体

和基体的发射率本征值；IB 为对应温度下黑体辐射的

信号值。通过将式（1）~（3）联立求解，可得

T = EMeasured - EYSZ

EMatrix
（4）

利用式（4）对图 2 中 300 ℃ 和 1000 ℃ 的基体与

YSZ 涂层样品 4 μm 波长处对应的发射率测试值进行

计算，可以得到不同厚度 YSZ 涂层对 4 μm 红外辐射

的透过率，如图 3（a），（b）中粉色数据点所示。选择

4 μm 波长进行量化分析主要有两个原因：一是 4 μm
处没有空气中水和二氧化碳引起的吸收峰；二是由于

基体是高发射率材料，表面涂层是低发射率材料，涂

层越厚，高发射率基体发射的红外信号越不容易透过

涂层被探测到，因此，通过测试发射率的变化可以间

接评价透过率。在 4 μm 的短波处，由于发射率变化明

显，通过计算获得的不同厚度涂层的透过率更容易被

区分，可以减小计算误差。

图 3 中同时给出了上海交通大学和 NASA 测试的

不同温度下 APS 所制备 YSZ 涂层各厚度下的红外透

过率［3，6，11］。为了进一步定量地研究 APS 所制备 YSZ
涂层红外透过率随涂层厚度的变化关系，利用式（5）
对图 3 中的数据点进行拟合：

1 - T = lnδ
d + ε （5）

式中：T 为 YSZ 涂层的红外透射率；d 为涂层厚度；δ 被

定义为对数厚度对红外辐射的阻透倍率系数，其物理

意义表示涂层增加单位厚度对红外透过率降低的速

度，数学上该系数控制着图 3 中深蓝色拟合曲线的斜

率；ε 为修正系数。图 3 中还给出了所有拟合曲线的匹

配程度 R2，其值均大于 0. 96，表明数据拟合效果较好。

由拟合结果可知，APS 所制备 YSZ 涂层的红外透过率

随厚度增加呈现出非线性减小的趋势。当涂层厚度

较小时，增加涂层厚度可以快速有效地抑制红外辐射

的透过；然而，当涂层厚度较大时，增加涂层厚度对红

外辐射的抑制作用不再显著。为了方便定量分析和

对比，定义涂层红外透过率为 20% 时对应的厚度为有

效阻透厚度 Dc，计算结果显示，虽然不同的测试条件

导致 Dc 有所不同，但是所有的 Dc 都大于 300 μm。此

厚度以下的 YSZ 涂层在近红外波段是半透明的，难以

有效阻隔红外辐射的透过。

1. 5　新型热障涂层材料的红外辐射特性

随着航空发动机进口燃气温度的提升，第一代热

障涂层材料 YSZ 已难以满足日益增长的服役需求，近

年来，一些具有较低热导率的新型材料，如稀土烧绿

石和钙钛矿材料，受到了广泛关注。美国路易斯安那

州立大学和 NASA 合作［12］利用 APS 制备了 Gd2Zr2O7 
（GZ）涂层、YSZ 涂层和 YSZ＋GZ （50∶50，质量比）混

合粉末喷涂的涂层，涂层厚度均为 300 μm 左右，同时

测试了涂层对应的红外反射率、透过率和发射率。GZ
与 YSZ 相比，其红外辐射特性曲线形状和 YSZ 非常相

似，这可能是由于 GZ 的烧绿石结构与 YSZ 的萤石结

构具有高度相似性，但同时又有微小区别：GZ的反射率

图 2　APS 所制备不同厚度 YSZ 涂层在不同温度下的 3~14 μm 红外发射率

（a）300 ℃；（b）1000 ℃
Fig. 2　Infrared emissivity in 3-14 μm of YSZ coatings with different thicknesses prepared by APS at different temperatures

（a）300 ℃；（b）1000 ℃
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偏低、透过率偏高，这些特性更不利于阻隔红外辐射。

钙钛矿材料以其高熔点、低热导的特性被视为新

一代热障涂层的潜在候选材料。另外，由于其独特的

半导体能带结构，钙钛矿的带隙更容易被调控，这有

利于增加红外辐射短波吸收，从而有效阻隔红外辐

射。Wang 等测试了 APS 所制备 SrZrO3涂层在不同厚

度下的反射率、透过率和发射率［13］。相比于 YSZ 或

GZ 材料，SrZrO3涂层展现出更宽频段的红外高反射，

相同厚度下 SrZrO3 涂层透过率也略有降低。然而，

SrZrO3涂层的固相传输热导率却远高于 YSZ 或 GZ 涂

层。他们也探究了 APS 所制备 BaZrO3涂层的红外辐

射特性［14］，结果显示其红外透过率低于 YSZ 但高于

SrZrO3涂层。

1. 6　改善涂层辐射抑制特性的常见策略

总而言之，目前一些常用的热障涂层材料已不能

满足有效阻隔红外辐射传热的需求，因此，需要通过

调控涂层的结构或成分来有效降低涂层的红外透过

率。图 4（a）所示为涡轮叶片表面热障涂层以及内层

金属基底内部热流传输的示意图，为方便理解，图中

简化了热生长氧化物（thermally grown oxide，TGO）层

以及金属黏结层。热障涂层在服役环境中需要阻隔

辐射传热和固体传热两种热流。其中光子主导的辐

射 热 流 来 自 外 界 的 超 高 温 燃 气 ，温 度 通 常 高 于

1500 ℃，为了抑制辐射传热，需要通过降低涂层的红

外透过率来实现。而声子主导的固体传热来自和

TBCs 接触的冷却气膜的对流换热，冷却气膜温度通

常比外界高温燃气低 200~300 ℃，为了抑制固体传

热，需要通过降低材料的热导率来实现。因此，下一

代热阻涂层应兼顾低红外透过率和低热导率。

根据基尔霍夫定律，在外部燃气辐射近似为黑体

辐射源且热平衡状态下，涂层的发射率等于吸收率。

由于涂层的红外透过率 T＋红外反射率 R＋红外发射

图 3　4 μm 红外透过率随 APS YSZ 涂层厚度变化及其拟合曲线

（a），（b）本工作求解出的中高温红外透过率及其拟合结果；（c）上海交通大学测试的室温红外透过率及其拟合结果［11］；

（d）~（h）NASA 测试的不同温度下红外透过率及其拟合结果［3，6］

Fig. 3　Infrared transmittance at 4 μm as a function of APS YSZ coating thickness and its corresponding fitting curves
（a），（b）calculated infrared transmittance at medium and high temperatures and corresponding fitting results from this work；
（c）infrared transmittance at room temperature tested by Shanghai Jiao Tong University and corresponding fitting results［11］；

（d）-（h）infrared transmittance at different temperatures tested by NASA and corresponding fitting results［3，6］
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（吸收）率 E=1，按照辐射从涂层表面向内部传输的顺

序，目前降低涂层红外辐射透过率 T 的策略可分为提

高涂层反射率 R 和提高涂层吸收/发射率 E 两大类，以

下将围绕这两种策略的机理和研究进展依次进行详

细介绍。

2　高红外反射涂层结构设计

如图 4（b）所示，当高温燃气中的热量以红外辐射

形式向涂层传播时，首先会在涂层 -空气表面发生反

射，一部分能量被反射回高温燃气而无法进入涂层。

进入涂层的红外辐射会遇到各种缺陷如层界面、孔

洞、裂纹、第二相界面等，由于在这些缺陷位置处存在

涂层材料-空气或基体材料-第二相间折射率的差别，

散射将发生在这些界面处，并经由表面将辐射能量返

回高温燃气。因此，涂层的反射包含两部分，即表面

反射和容积反射。增加表面反射可以通过降低涂层

表面粗糙度［15］和选择与空气折射率相差较大的材料

来实现。增加容积反射可以通过增加涂层厚度和涂

层内部散射系数来实现。然而，由于服役条件通常难

以保证涂层表面一直保持光滑平整，且筛选高折射率

材料作为涂层表层材料受到诸多因素限制，如硬度、

热膨胀系数、热导率等，通过增加表面反射来增加涂

层反射率在工程实现上面临很多困难，因此，大量研

究集中于通过调控涂层内部界面来增加容积散射。

2. 1　多层/晶面/相界面

根据光学薄膜理论、光的干涉理论和菲涅耳方

程，通过设计多层由高折射率和低折射率交替的周期

性薄层材料交替形成的薄膜结构，其厚度设定为特定

波长的 1/4，且最上层和最下层为高折射率层时，由于

入射波和反射波之间会发生干涉，导致入射方向光强

度被抵消而减弱，反射方向光强度增强，从而实现大

幅度增加整体膜层体系的反射率。1/4 波长厚度的多

层增反膜原理如图 5（a）所示，其中分析了增反膜的入

射光和反射光发生干涉后的结果，并给出了光束 1，2，
3 的相位示意图。如左图所示，当一束相位相同的入

射光 1，3 从空气射向高折射率薄层（黑色）时，根据 1/4
波长理论，经过高折射率层和低折射率层（黄色）界面

处反射的光束 2 的相位与入射光 1，3 相差 1/2，因此，

反射光束 2 和入射光束 1，3 叠加时干涉相消，大幅度

减弱了入射光强度。而右图展示了当一束入射光 1 从

空气射向高折射率薄层时，一部分进入薄层并在高折

射率层和低折射率层（黄色）的界面处反射，根据 1/4
波长理论，反射光束 3 到达空气-高折射率界面时相位

与初始相位 1 相差 1/2 波长。而入射光束 1 的另一部

分在空气-高折射率层界面处反射得到反射光束 2，由
于光线从光疏介质向光密介质入射并在界面发生反

射时存在半波损失，因此，反射光束 2 的相位与初始相

位也相差 1/2，和反射光 3 相位一致，因此，光束 2，3 经

过干涉后增强。综合分析图 5（a）中展示的入射方向

和反射方向的干涉光，宏观表现为多层薄膜体系增强

了反射率，物理本质为通过光的相位干涉，将入射方

向光的能量转移叠加到反射方向的光束上。

为了系统地研究增反膜厚度设计、材料折射率对

整个体系反射率的影响，并为增反膜的实验制备提供

定量的理论指导，本工作采用有限元方法设计了具有

图 4　涡轮叶片表面在服役环境下的热流传输示意图（a）及高红外反射涂层（b）和高红外吸收涂层（c）入射辐射热流示意图

Fig. 4　Schematic diagrams of heat flow transfer on surface of turbine blades in service environment（a） and incident radiation 
heat flow of high infrared reflectance coatings（b） and high infrared absorption coatings（c）
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不同厚度、不同重复周期数和不同材料折射率（n）的

增反膜体系，计算其反射率和 7~14 μm 的积分反射

率，图 5（b）所示为增反膜体系示意图，最底层是折射

率为 3 的基体，紧挨着基体的深色层代表高折射率层，

再往上进入周期性重复单元，每 12 层为一个单元。

根据上文所知，传统的热障涂层材料如 YSZ 等对

7~14 μm 的红外辐射反射率极低，因此，主要针对提

升 7~14 μm 的红外反射率进行设计。高折射率层和

低折射率层的厚度设计遵循式（6）和式（7）：

d h = λ
nhigh

（6）

d l =
λ

n low
（7）

式中：dh和 dl分别为高折射率层和低折射率层的厚度；

λ 为优化反射率对应的波长；nhigh 和 nlow 分别为高折射

率层和低折射率层的折射率。周期性重复单元内各

层的厚度及针对优化的波长列于表 1 中。每个周期性

重复单元包含 12 层厚度不同、折射率交替变化的薄

层，分别针对 8，9，10，11，12，13 μm 波段的红外反射率

进行优化。为了对比高低折射率之间的折射率差

（Δn）对反射率的影响，本工作设计了 3 组不同的高、低

折射率数值的体系，如表 2 所示。

表 1　增反膜的一个周期性重复单元内各层厚度设计

Table 1　Thickness design of each layer within a periodic 
repeating unit of the anti-reflection film

Layer number
0
1
2
3
4
5
6
7
8
9

10
11
12

Thickness/μm
0. 93
1. 33
0. 93
1. 50
1. 05
1. 67
1. 16
1. 83
1. 28
2. 00
1. 39
2. 17
1. 51

Target wavelength/μm

8
8
9
9

10
10
11
11
12
12
13
13

n

nhigh

nlow

nhigh

nlow

nhigh

nlow

nhigh

nlow

nhigh

nlow

nhigh

nlow

nhigh

Note:The 0 layer does not belong to the periodic structure, but is in 
contact with the substrate, while the 1st to 12th layers are periodic structures.

图 5　多层增反膜的原理和构造示意图及不同折射率设定下对 7~14 μm 波段反射率的有限元模拟结果

（a）增反膜体系削弱入射光和增强反射光的原理示意图；（b）红外增反涂层示意图；（c）不同折射率差时 7~14 μm 波段积分

反射率随重复单元数的变化；（d），（e），（f）高、低折射率层的折射率差为 0.3，0.65，0.9 时 7~14 μm 反射率随重复单元数的变化

Fig. 5　Schematic diagrams illustrating the principle and structure of the multilayer anti-reflection coating，along with finite element 
simulation results of reflectance in the 7-14 μm wavelength range under different refractive index settings

（a）schematic diagram of reflection-enhanced film system for reducing incident light and enhancing reflected light；
（b）schematic diagram of infrared reflectance enhanced coating；（c）integral reflectance of 7-14 μm with different numbers 

of repeating units and different refractive index；（d），（e），（f）reflectance of 7-14 μm with different numbers of 
repeating units when the refractive index difference of high and low refractive index layers is 0.3， 0.65 and 0.9
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图 5（c）展示了 7~14 μm 积分反射率随折射率差

和周期重复单元数而变化。当不存在高、低折射率相

互交叠的增反结构时，积分反射率接近于 0。随着周

期性重复单元增加，体系的积分反射率迅速增大并趋

于稳定，5 个周期性重复单元后积分反射率接近最大

值。高、低折射率层之间的折射率差对反射率上限具

有重要影响，折射率差越大，体系增强反射率的效果

越好。图 5（d），（e），（f）分别展示了折射率差为 0. 3，
0. 65，0. 9 时，7~14 μm 反射率随周期性重复单元数

量的变化。可见，利用 1/4 波长理论针对性地优化

涂层厚度后，对应波长的红外反射率大幅度增强，当

周期性重复单元数超过 3 个以后，被优化的波长处

的红外反射率接近 100%。因此，增加交替涂层的层

数及交叠涂层间的折射率差，可以有效增加涂层的

反射率。

上述有限元实验是基于垂直入射的准直光束的

计算结果，涂层厚度也是根据理想情况设定。在实际

应用中，入射辐射角度存在各个方向；受限于涂层制

备工艺，涂层厚度也很难控制得非常理想，因此，实际

制备的增反膜反射率曲线与模拟结果会有一定出入。

因此，以下将详细介绍一些利用增反膜原理设计的涂

层的实验结果。

NASA 格林研究中心和宾夕法尼亚州立大学的

研究人员［16］探究了在涂层内部增加晶界对红外辐射

性能的影响。他们发现利用 EB-PVD 技术制备 YSZ
涂层时，刚开始生长的柱状晶晶粒细小，晶界密度高；

但后续生长的柱状晶变得更加粗大，晶界密度下降。

因此，他们通过“进出法”中断连续沉积控制每层柱状

晶都是细小晶粒的初始结晶态，增加了涂层中的晶界

密度，在涂层厚度相同的前提下，层数越多，每层晶粒

越细碎，晶界密度越高。结果发现，涂层厚度均控制

在 200 μm 左右时，提高晶界密度可有效提升反射率，

“进出法”工艺制备的包含 40 个分层的涂层在波长

1 μm 处的红外反射率从 50% 增加到 80%。然而，增

加晶界的方式虽然提高了红外反射率，但过多的晶界

会严重损害涂层寿命。

通过进一步改进工艺（“快门法”）［16-17］，在 EB-

PVD 制备涂层过程中，利用遮挡物阻隔气相沉积物，

但基体不降温，减缓晶格畸变的程度，从而避免大量

晶界的生成。“快门法”制备的涂层仍然保持柱状晶结

构，仅发生晶面织构的变化，从而保证了涂层的热循

环寿命，与此同时也有效提高了涂层的红外反射率，

在涂层厚度约为 120 μm 时，波长 1 μm 处的红外反射

率从 35% 提升到 48%。

除了在单一结构涂层内部增加晶界晶面以外，

NASA 的研究人员［17］还选择和 YSZ 折射率相差较大

的 Al2O3 材料，利用 EB-PVD 技术制备 YSZ-Al2O3 交

替涂层。在层间界面处，由于折射率较大的差异会造

成强烈的层间散射，从而大幅度提高了反射率。另外，

根据斯涅尔定律，具有一定厚度 d的涂层会对波长为半

层厚度的奇数整数倍的（λ=nd/2，n=1，2，3……）辐

射带来消减作用；因此，理论上一组厚度连续变化的

涂层可以完全抵消短波段红外辐射的透过。他们设

计了一组厚度连续变化的涂层：靠近基底的涂层每层

很薄（每层约 100 nm），随涂层向外生长每层厚度逐渐

增加（最外层每层约 750 nm）。软件模拟结果显示：当

涂层的总厚度达到 110 μm 时，这组涂层能够在 1~
5 μm 的红外波段实现 100% 的红外反射率。然而，由

于实验中不易控制厚度，为了对比控制单层厚度变化

是否如计算预测的那样对反射率有效，研究者们制备

了两组涂层：“固定组”为 400 nm YSZ 层和 100 nm 
Al2O3层交叠，总厚度控制在 130 μm 左右；“变化组”为

YSZ 层厚度 400 nm 固定不变，Al2O3 层从 75 nm 逐渐

增加至 100 nm，总厚度也控制在 130 μm 左右；最终的

测试结果显示，在涂层厚度相似的情况下，利用不同

折射率材料构建交叠层状结构引入的层界面，确实有

效提高了涂层的红外反射率。另外，Al2O3层厚度变化

的设计（“变化组”），相比于固定涂层厚度（“固定

组”），可以有效实现在更宽波段范围内更高的平均反

射率。清华大学［18］报道了在 La2Zr2O7 中引入第二相

LaPO4 构筑棋盘状分布的共晶结构，晶粒的界面可以

有效反射红外辐射从而降低红外辐射透过率，热导率

最终测试结果显示，共晶结构的热导率曲线随温度变

化并未呈现上扬的趋势，这表明在高温条件下，热导

率的辐射部分得到了有效抑制。

2. 2　调控孔隙率/微裂纹

表 3［17，19-24］中列出了多种涂层材料近红外波段的

折射率，由于空气的近红外折射率和 YSZ 的差距较

大，因此，通过控制工艺从而调整涂层内部的结构、孔

隙率、裂纹密度等来控制空气-涂层材料的界面密度是

有效增加涂层容积反射的重要途径。

德国于利希研究所的工作人员［25］利用放电等离

表 2　3组高、低折射率材料的折射率值

Table 2　Refractive index values of three different groups for 
high and low refractive index materials

Group
1
2
3

nhigh

2. 20
2. 15
2. 30

nlow

1. 9
1. 5
1. 4

Δn

0. 3
0. 65
0. 9
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子烧结（spark plasma sintering，SPS）技术制备了孔隙

率远高于 APS 的 YSZ 涂层，并且通过调控工艺，利用

APS 和 SPS 技术制备了 6 种具有不同孔隙率的涂层，

厚度均在 330~370 μm 之间。红外反射率测试结果显

示出与孔隙率具有较好的正相关性。通过调整孔隙

率，在相同厚度下可以有效降低短波红外透过率。佛

罗里达理工大学的研究人员通过改变 APS 工艺和粉

体粒径，制备了具有不同孔隙率的涂层，涂层厚度为

460~490 μm，同样发现了红外反射率和孔隙率之间的

相关性。德国汉堡大学的研究者［26］利用电喷涂的方

法制备了球状粉体堆叠结构的涂层，由于独特的球形

颗粒堆叠方式，固相球形颗粒之间的接触面积较小，

从而获得了高达 50% 的超高孔隙率。在 1400 ℃辐射

能量集中的 1~6 μm 波段内，厚度仅为 100 μm 的涂层

短波红外反射率高达 84%，远高于相同厚度的 APS 层

状结构涂层。表 4［3，5，11，25-28］总结了一系列不同工艺制

备 YSZ 涂层的红外测试结果。图 6［3，25，27-31］中成分为

YSZ 涂层数据的详细参数以及参考文献见表 4。此

外，图 6 中还总结了固相 SiO2 球［29］、SiO2@TiO2
［27］、

La2Zr2O7多孔球［30］、中空 SiO2微球［31］的反射率与孔隙率

的对应关系。可以看到，涂层反射率随着内部孔隙率

的增加而升高的清晰趋势。由此可见，通过控制工艺

从而调控涂层孔隙率是提高红外反射率的重要途径。

关于涂层中的孔隙对红外反射、透过的影响，上

海交通大学的王博翔团队做了大量系统的研究［32-33］。

他们利用加州大学开发的 QSGS 软件包［34］在 YSZ 涂

层内部生成了具有不同大小、形状和分布角度以及孔

隙率的孔洞，并利用时域有限差分（finite-difference 
time-domain，FDTD）方 法［35-36］模 拟 计 算 这 些 多 孔

YSZ 涂层的红外辐射性能。对于椭圆形孔洞，其长轴

与水平方向夹角定义为取向角。孔隙率的增加可以

同时提高反射率和吸收系数。然而，孔隙的大小和形

状分布主要通过改变散射系数来影响对辐射的反射

率，但对涂层的吸收能力影响不大。在相同的孔隙率

下，狭长的孔洞（裂纹）更有利于提高涂层对红外辐射

（尤其是短波辐射）的散射、反射能力。当孔隙率一定

时，小孔隙可以带来高孔隙密度和更多界面，从而提

高散射能力；这些结果在理论上证实了涂层的反射率

确实能够随着孔隙率的增加而得到提升。另外，横向

孔洞/裂纹对红外辐射的散射能力远高于垂直孔洞/
裂纹。这解释了为什么在相同厚度的条件下，APS 涂

层的反射率要远高于 EB-PVD 涂层。原因在于 APS
涂层中的界面、孔隙、裂纹等主要沿水平方向分布，而

表 3　一些常用热障涂层及添加相的短波红外折射率

Table 3　Refractive index of some common TBCs and additive 
phases in near-infrared band

Material
Air
ZrO2

［17］

SiO2
［17］

Al2O3
［17］

CeO2
［17］

Y2O3
［17］

HfO2
［17］

n

1. 00
2. 10
1. 95
1. 60
2. 35
1. 82
1. 98

Material
YSZ［19］

Gd2Zr2O7
［20］

La2Zr2O7
［21］

CoFe2O4
［22］

MgAl2O4
［23］

CaTiO3
［24］

GdMnO3
［20］

n

2. 15
2. 20
1. 99
2. 20
1. 77
2. 46
2. 08

表 4　不同 YSZ涂层的红外辐射性能

Table 4　Infrared radiation properties of different YSZ coatings

Preparation process
SPS-c［25］

SPS-b［25］

SPS-a［25］

APS-b［25］

APS-a［25］

APS-c［25］

EBPVD-a［27］

EBPVD-b［5］

APS-d［11］

APS-e［3］

PhG［26］

APS-f［28］

APS-g［28］

APS-h［28］

Thickness/μm
370
330
370
350
390
390
280
100
100
107
100
495
461
479

Porosity/%
40
29
23
20
12

9
15
12. 5
15
11
50
23
14. 5

6

Reflectance/%
93
92
92
89
83
75
68
22
56
69
84
97
94
81

Transmittance/%
2
3. 5
3. 5
7

12
18

8
9

10

Wavelength/μm
0. 3-2. 5
0. 3-2. 5
0. 3-2. 5
0. 3-2. 5
0. 3-2. 5
0. 3-2. 5
2-6
1-6
1-6
1-6
1-6
1. 3-2. 5
1. 3-2. 5
1. 3-2. 5

Note:PhG-photonic glass
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EB-PVD 涂层的柱间缝隙则主要沿垂直方向分布。

3　高红外吸收材料开发

虽然增加反射可以有效减少射入涂层的红外辐

射能量，但为了增加反射，需要在涂层内部引入晶界、

夹层、孔隙或裂纹等“缺陷”，而大量缺陷的引入会导

致涂层的力学性能下降、服役寿命减少，因此，研究人

员提出了另一种阻隔红外热辐射的途径——提高涂

层红外辐射的吸收能力。根据基尔霍夫定律，热平衡

条件下吸收率等于发射率，提高涂层的红外吸收能力

等同于提高涂层的红外发射能力。

对于红外热辐射呈半透明的热障涂层，辐射能量

可以透过涂层加热金属基体（图 4（a））。如果涂层对

红外辐射呈高吸收/发射，那么热辐射将被涂层吸收，

转化为涂层温度的升高（图 4（c）），避免直接加热基

体。由于热障涂层表面的冷却气膜可以快速带走涂

层热量，及时降低涂层温度；涂层低热导率也可以有

效减少向内固相传导的能量；另外，高发射率涂层至

少将 1/2 以上的能量向外界辐射实现进一步散热。因

此，涂层内部温度不会因为吸收辐射而过热，可见高

吸收率涂层的本质是将外界辐射热量通过涂层进行

能量转换使得能量被冷却气膜带走。综合以上热量

传输的过程可得，相比于半透明涂层，高吸收/发射涂

层可以有效阻隔高温燃气的红外辐射能量，避免金属

基体直接受到红外热辐射，提高涂层在超高温环境中

的隔热能力。

3. 1　离子掺杂

稀土离子的 4f 电子层由于被外层的 5s，5p 电子壳

层所屏蔽，所以它们受到外界电磁场和晶体配位场的

影响相对较小，其离子的能级光谱展现出近似原子的

状态；另外，由于稀土离子拥有丰富的 4f-4f 电子壳层

内的能级跃迁，光学吸收潜力巨大。因此，许多研究

聚焦于如何通过稀土离子的掺杂来提高材料的近红

外吸收/发射率。

哈尔滨工业大学［37］利用 EB-PVD 在镍基高温合

金基体上制备了不同摩尔比 La3+掺杂的 CeO2涂层，并

测试了涂层在 600，800 ℃和 1000 ℃下的 2. 5~25 μm
波段红外发射率。随着 La3+掺杂量的增加，涂层红外

发射率提高。其机理为：（1）对于短波波段，由于 La3+

与 Ce4+价态不同，掺杂 La3+导致自由载流子空穴浓度

增加；另外，La3+为 CeO2带来新的能级，综合来说增强

了自由载流子的跃迁吸收。（2）对于长波波段，由于

La3+比 Ce4+离子半径大，掺杂导致晶格畸变，引入新的

振动能级，提高了声子振动吸收。武汉理工大学［38］利

用 APS 在镍基高温合金表面制备不同 Pr3+离子掺杂

含量的 HfO2 涂层。10%（质量分数）的 Pr3+掺杂量可

以将纯 HfO2 涂层 1~4 μm 平均发射率从 0. 65 提升至

0. 87。其提升红外发射率的机理为：（1）由于 Pr3+与

Hf4+价态不同，Pr3+的掺杂在体系内引入更多氧空位，

增加了载流子浓度；且氧空位产生的能级位于 HfO2禁

带中间，通过增强载流子跃迁吸收提高了短波发射

率；（2）Pr3+的能级光谱图显示其存在对应于短波光子

能量的 4f-4f电子层内跃迁，也增强了短波吸收；（3）掺

杂的 Pr3+与 Hf4+离子半径不同，降低了晶格对称性；且

新增氧空位导致畸变，带来更多的偶极子极化和振动

模式，这使得晶格振动（声子）吸收增强，造成长波的

吸收增加。

南开大学［39］利用溶胶-凝胶自燃法制备了掺杂不

同 Ce3+ 含量的钴铁氧体 CoFe2－xCexO4（x=0，0. 01， 
0. 05，0. 1，0. 15）粉末，并发现掺杂含量为 5%（质量分

数）时近红外发射率最高。类似地，北京科技大学［40］

通过向 APS 制备的 ZrB2/SiC 涂层中掺杂 Sm2O3 从而

一定程度地提高了涂层的发射率。这些工作机理和

前文介绍的比较相似，总的来说，首先都是利用稀土

元素丰富的本征能级吸收提高短波发射率；此外，还

利用稀土元素带来的氧空位和晶格畸变［41］，提高材料

的长波段声子振动吸收。

除稀土元素掺杂外，还可以通过掺杂过渡族金属

离子提高材料的近红外波段发射率。哈尔滨工业大

学［42］研究发现利用 Ti4+部分取代 Sm2Zr2O7 中的 Zr4+，

可以进一步提高材料的红外发射率。这是由于过渡

族金属可以带来更丰富的 d-d 带内跃迁吸收，另外，掺

杂带来的晶格缺陷也可以增强红外吸收。类似地，武

汉理工大学［43］利用 APS 制备了掺杂 Ti4+ 或 Mg2+ 的

GZ 涂层，掺杂量控制在 0. 1%（原子分数，下同），

0. 2%，0. 3%。红外测试结果表明，过渡族离子掺杂

小幅度提升了 GZ 的短波红外发射率。通过第一性原

图 6　涂层/材料的红外反射率随孔隙率的变化分布［3，25，27-31］

Fig. 6　Variation of infrared reflectance of coatings/
materials with porosity［3，25，27-31］
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理计算发现，掺杂后体系的带隙减小，有利于提高自

由电子跃迁吸收。掺杂带来的晶格畸变也可以增加

声子振动吸收。然而，掺杂后的 GZ 涂层热循环寿命

降低，固相热导率提高。武汉理工大学［44］采用双离子

共掺杂的方式，利用（Ca，Fe）或（Sr，Mn）离子同时替

换 La2Ce2O7 中的 A，B 位点 ，并利用 APS 制备得到

La2－xCaxCe2－xFexO7+δ 和 La2－xSrxCe2－xMnxO7+δ （x=
0. 1， 0. 2， 0. 3， 0. 4）涂层样品，分别记为 LCCF 和

LCSM。红外发射测试结果表明，共掺杂的方式可以

显著提高短波高温红外发射率至 0. 85 以上。这主要

是由于掺杂的过渡族金属 d 轨道在原来的禁带中间

引入了新的能级，而且带有不同价态离子的掺杂引

入了空穴，增加了载流子的浓度，综合加强了短波段

3 μm 以内的载流子跃迁吸收。然而，掺杂也导致红

外反射率的大幅度下降以及涂层热循环寿命的显著

降低。

此外，还可以采用稀土与过渡族金属共掺杂的方

式提高涂层的红外发射率，例如 NiCr2O4 尖晶石中同

时掺杂 Mn 和 Re （Re=Ce， Pr， Tb）离子可将 1000 ℃
近红外发射率最高提升至 0. 91［45］；在 CoZn2O4 尖晶石

中同时掺杂 Ni和 Re （Re=Sm， Gd， Eu）离子，可将发

射率提高至 0. 94［46］，提升发射率的机理与上述研究

相同。

掺杂稀土/过渡族离子是有效提升材料近红外发

射率的方法之一，然而上述研究表明，掺杂有时会带

来热循环寿命降低、固相热导率升高、红外反射率下

降等问题，因此，采用掺杂离子策略时，应兼顾掺杂离

子的种类和含量对其他性能的影响。

3. 2　引入高吸收第二相

除掺杂稀土/过渡族离子的策略外，引入第二相

材料也是有效提升发射率的一种方式。二者区别在

于掺杂离子进入被掺杂材料的晶格形成单一的相，而

第二相材料则与基体材料形成共晶结构。选择高吸

收的第二相材料可以直接提高整体的红外吸收率。

同时，共晶结构形成的界面还可以散射红外辐射，增

强涂层的红外反射率。

清华大学［20］报道了在 GZ 块体材料中掺杂钙钛矿

结构 GdMnO3形成共晶结构。GdMnO3相的颗粒体积

明显更小，以“内嵌”的形式存在于 GZ 基体材料中间。

800 ℃测量结果显示，仅需 5%（质量分数）的掺杂量就

可以有效提升 GZ 在 1~6 μm 波段的红外吸收性能。

对其提高红外发射率的机理主要包括以下两方面：一

是根据米氏散射理论［47］，吸收率与散射中心（即晶粒、

颗粒）尺寸成反比，因此，第二相小颗粒可以有效提高

短波红外吸收。二是提出“小极化子”模型，钙钛矿独

特的能带结构导致其氧空位，克服阻力移动时吸收的

光子能量恰好对应于红外短波段光子能量，从而增强

短波段红外辐射的吸收。通过高温电导率测试也间

接证明了“小极化子”模型的合理性。虽然掺杂导致

红外反射率一定程度的下降，但是热导率测试表明掺

杂有效抑制了高温下的红外辐射传热。

NiCr2O4 作为一种具有高温稳定性的尖晶石铁氧

体，拥有较高的红外发射率（>0. 85），是一种优异的

第二相候选材料。北京科技大学［48］利用热烧结工艺

制备了 Sm2Zr2O7/NiCr2O4 块体，内蒙古科技大学［49］采

用固相法合成了 La2（Ce0. 3Zr0. 7）2O7-nNiCr2O4，研究发

现材料的红外吸收率随 NiCr2O4 质量分数增加而提

升，热导率曲线表明，NiCr2O4的加入有效抑制了高温

辐射部分的热流。然而过高的 NiCr2O4掺杂量会导致

固相热导率的增加。武汉科技大学［50］制备了厚度

120~150 μm 的 Fe-Mn-Co-Ni 混 合 尖 晶 石 涂 层 。

800 ℃的测试结果表明，混合尖晶石涂层在红外短波

区域具有稳定的高红外发射率。

除前文介绍的改性烧绿石/萤石结构、钙钛矿结

构、尖晶石铁氧体外，稀土铝酸盐由于复杂的结构和

低对称性而具有丰富的电偶极子，在高红外吸收/发
射上有着很大的潜力。哈尔滨工业大学［51］报道了两

种 APS 制备的稀土铝酸盐 LaMAl11O19 （M=Mg， Fe）
涂层的红外发射性能，其中 LaFeAl11O19涂层的短波平

均发射率大于 0. 7，且涂层表现出优异的抗热震性能。

中国科学院金属研究所［52］报道了一种萤石结构的

中熵陶瓷（Me，Ti）0. 1（Zr，Hf，Ce）0. 9O2 （Me=Y，Ta），

（Ta，Ti）0. 1（Zr，Hf，Ce）0. 9O2块体具有较高的近红外发

射/吸收率。这得益于多元素的混合引入了多种能级，

有效缩小了带隙，从而提高了短波红外区光子的吸收。

4　结束语

传统 TBCs 材料在短波段区域（<8 μm）呈现出半

透明的性质，仅一种材料的涂层设计难以有效阻隔红

外辐射的透过，导致超高温条件下涂层隔热效果下

降。科研人员在早期通过调控传统材料的成分和涂

层结构，成功地提升了涂层的红外反射率或吸收率/
发射率，然而也导致涂层其他性能的下降，如涂层热

循环寿命降低与固相热导率升高等。基于上述分析，

超高温热阻涂层未来的研究可以从以下三方面去

思考：

（1）高红外反射率涂层

目前提高涂层散射率的结构设计主要通过引入

空气与材料的界面，或者调控工艺实现多层涂层的沉
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积从而引入层间界面的方式增强涂层的散射。然而

这些手段不能兼顾涂层的热服役稳定性，例如高温烧

结会大幅度降低孔隙率，层间界面也容易导致涂层失

效。要解决这些问题，可以通过引入第二相散射中心

的方式将完整的层界面“化整为零”，这样可以有效降

低涂层在界面处的失效风险。为了满足涂层服役需

求，作为散射中心的第二相材料应当具备良好的高温

稳定性、与基体材料折射率的显著差异、良好的化学

相容性，并且易于通过常规的涂层技术进行制备。因

此，未来的研究可以开展材料筛选、涂层结构设计、制

备工艺开发等相关的工作。

（2）高红外吸收率涂层

通过上述分析可知，离子掺杂、第二相混合、高熵

化设计等方法虽然可以有效提高材料的吸收率，但有

可能导致热障涂层服役的综合性能下降。因此，未来

的研究人员在设计高吸收率材料体系时，应当同时关

注材料的热导率、热膨胀系数、断裂韧性、硬度等性能

指标。对于引入第二相材料的涂层，不仅要关注块体

材料的红外吸收率，还需要关注涂层是否具有高吸收

特性。此外，高吸收涂层虽然能够阻止辐射向涂层内

部传播，但吸收辐射热能会导致涂层温度升高，因此，

涂层结构设计需要综合考虑吸收辐射热能与涂层隔

热能力的提升。

（3）借助高性能计算手段辅助辐射抑制涂层材料

设计

随着计算机技术的发展，高性能辅助计算能有效

缩短辐射抑制涂层材料的开发周期，为研究人员阐明

材料的红外特性调控机制提供深入分析的手段，如机

器学习、有限元模拟计算和第一性原理计算等［53-54］。

随着材料科学数据库的发展，研究人员可以通过 Ma‐
terial Project，AFLOW，OQMD［55］等开源数据库轻松

访问大量过往的实验/计算数据，并将大数据与机器

学习算法结合，构建针对材料红外特性的预测模型，

并借助 SHAP，LIME［56-57］等可解释性算法分析影响材

料红外特性的主要因素，从而加速新材料的筛选和开

发。同时，还可以借助有限元软件模拟不同结构涂层

与不同特性材料在红外反射、吸收方面的表现，对材

料和结构进行优化。基于 VASP，Castep 等软件的第

一性原理计算可以为材料的红外特性提供原子/电子

级别的深入解释，有助于深入理解材料红外特性调控

的物理本质，为材料红外反射率、吸收率的优化提供

理论指导。
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连续纤维增强碳化硅陶瓷基复合材料
低成本制备工艺研究进展
Research progress in low-cost preparation process 
of continuous fiber-reinforced silicon carbide 
ceramic matrix composites
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摘要：连续纤维增强陶瓷基复合材料具有低密度、高强度、耐高温等优异性能，已被广泛应用于航空航天、国防军工和新

兴民用等领域，但连续纤维增强陶瓷基复合材料制备工艺大多存在成本较高、周期过长等问题，限制其应用和推广，发展

低成本制备工艺是推动连续纤维增强陶瓷基复合材料广泛应用的关键。本文简要介绍了连续纤维增强陶瓷基复合材料

制备工艺现状，总结了反应熔渗、纳米浆料浸渗瞬时共晶、浆料浸渗结合热压等低成本工艺的研究现状，围绕制备工艺优

化、复合材料微观结构和性能等方面进行综述，提出了低成本制备工艺的未来研究方向，如熔盐法制备超高温陶瓷界面

和反应诱导相分离制备具有孔隙结构均匀的多孔基体，可显著提升连续纤维增强陶瓷基复合材料的综合性能。

关键词：连续纤维增强陶瓷基复合材料；制备工艺；低成本；反应熔渗；纳米浆料浸渗瞬时共晶
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Abstract：Continuous fiber-reinforced ceramic matrix composites have been widely used in aerospace， 
defense industry， emerging civilian，and other fields due to their excellent properties such as low density， 
high strength and high temperature resistance.  However， most of the preparation processes of continuous 
fiber-reinforced ceramic matrix composites have problems such as high cost and long cycles， which limit 
the application and promotion of ceramic matrix composites.  The development of a low-cost preparation 
process is the key to promoting the wide application of continuous fiber-reinforced ceramic matrix 
composites.  In this paper， the preparation process of continuous fiber-reinforced ceramic matrix composites 
is briefly introduced， and the research status of low-cost processes such as reactive melt infiltration， nano 
infiltration and transient eutectoid， and slurry infiltration and hot pressing is summarized.  The optimization 
of preparation process， microstructure and properties of composites is reviewed， and the future research 
direction of the low-cost preparation process is proposed， such as the preparation of ultra-high temperature 
ceramic interface by molten salt method and the preparation of porous matrix with uniform pore structure by 

引用格式：商剑钊，吴小飞，曹晔洁，等 . 连续纤维增强碳化硅陶瓷基复合材料低成本制备工艺研究进展［J］. 材料工程，2025，53（1）：

15-27.
SHANG Jianzhao，WU Xiaofei，CAO Yejie，et al. Research progress in low-cost preparation process of continuous fiber-
reinforced silicon carbide ceramic matrix composites［J］. Journal of Materials Engineering，2025，53（1）：15-27.
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reaction-induced phase separation， which can significantly improve the comprehensive properties of 
continuous fiber-reinforced ceramic matrix composites.
Key words：continuous fiber-reinforced ceramic matrix composites；preparation process；low-cost；reactive 
melt infiltration；nano infiltration and transient eutectoid

近年来，随着我国航空航天等领域的快速发展，

新一代航空航天器对高温结构材料提出了更高的要

求。连续纤维增强陶瓷基复合材料具有良好的高温

强度、断裂韧度、抗热震、抗氧化和抗烧蚀等优异性能，

是一种新型战略性热结构材料［1］。目前，以 C/SiC，

SiC/SiC 复合材料为代表的连续纤维增强陶瓷基复合

材料已逐步应用于航空航天发动机、空天飞行器等装

备。此外，在刹车制动系统和高性能光学器件等方面

也有着广泛的应用［2-5］。

目前，美国、德国、日本等发达国家已经掌握连续

纤维增强陶瓷基复合材料的相关技术并广泛应用，如

C/SiC 复合材料已应用于 X33，X37，X37B，X38 等飞

行器。我国连续纤维增强陶瓷基复合材料的相关应

用也取得了显著的成绩，如 C/SiC 复合材料燃烧室、

TPS 防热瓦、火焰筒等［6］。连续纤维增强陶瓷基复合

材料的制备工艺包括化学气相渗透法、前驱体浸渍-裂

解法和反应熔渗法等，随着连续纤维增强陶瓷基复合

材料工程应用越来越广泛，我国不仅需要提升连续纤

维增强陶瓷基复合材料的性能，还需积极研发其低成

本制备工艺，缩短制备周期，降低制备成本，促进连续

纤维增强陶瓷基复合材料的广泛应用。

本文简要介绍了连续纤维增强陶瓷基复合材料

的制备工艺，重点综述了近年来连续纤维增强陶瓷基

复合材料低成本制备工艺的研究现状，介绍了复合材

料的制备工艺优化、微观结构及性能等，并对几种低

成本工艺面临的挑战进行了分析和展望。

1　连续纤维增强陶瓷基复合材料制备工艺

简介

近几十年来，连续纤维增强陶瓷基复合材料的制

备工艺日趋成熟。连续纤维增强陶瓷基复合材料制

备工艺按基体引入方式可以分为气相转化法、液相转

化法、固相烧结法和液固或气固反应法。表 1 为典型

连续纤维增强陶瓷基复合材料制备工艺的优缺点

比较。

表 1　典型连续纤维增强陶瓷基复合材料制备工艺优缺点比较

Table 1　Comparison of advantages and disadvantages of typical ceramic matrix composites preparation process

Preparation process
Gas phase 
conversion 
method
Liquid phase 
conversion 
method

Solid phase 
sintering method

Liquid-solid or 
gas-solid 
reaction method

Chemical vapor 
infiltration

Polymer 
infiltration and 
pyrolysis
Sol-gel

Lanxide

Nano infiltration 
and transient 
eutectoid
Slurry 
infiltration and 
hot pressing
In-situ reaction

Reactive melt 
infiltration

Advantage
Low process temperature，less damage to the 
fiber， near-net shape， preparation of large and 
complex components
Low pyrolysis temperature， near-net shape， 
preparation of large and complex components

Low process temperature，higher homogeneity 
of composites
High volume stability，simple process， low 
preparation cost and high efficiency
Higher densities of composites，short 
preparation cycle

Short preparation cycle and low cost，higher 
densities of composites

Low process temperature，short preparation 
cycle and low cost
Short preparation cycle and low cost，higher 
densities of composites

Disadvantage
Complex equipment and high preparation costs，long process 
cycles，poor densities of composites

Higher porosity，long process cycles，higher prices for polymer 
precursors

Long process cycles，higher shrinkage and porosity

Presence of unoxidized metals affects the high temperature 
properties of the material
High-temperature and high-pressure sintering， damaging fibers 
and affecting material properties，difficulty in preparing large and 
complex components
High-temperature and high-pressure sintering， damaging fibers 
and affecting material properties， difficulty in preparing large 
and complex components
Damage to the fiber

High-temperature melt erodes fibers，residual metal within the 
matrix， affecting the high temperature performance of the 
material
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1. 1　气相转化法

化学气相渗透（chemical vapor infiltration，CVI）是

指将前驱气体渗透到纤维预制体内部，并在高温下反

应生成陶瓷基体，从而形成复合材料［7］。一般来说，

CVI工艺适用面非常广，可用于许多陶瓷基体的形成，

如 SiC，BN，B4C 和 TiC 等［8］；工艺温度较低（一般低于

1200 ℃），在较低温度下形成陶瓷基体，避免高温烧结

困难、损伤纤维等问题；且由于是气态前驱体渗透进

入多孔预制体内，可实现大尺度和复杂形状构件的制

备。CVI的主要缺点是设备较复杂、成本较高、复合材

料致密度不高（5%~20% 的孔隙率）、工艺周期较长，

以 C/SiC 复合材料为例，其制备周期超过 3 个月［9］。

1. 2　液相转化法

前驱体浸渍 -裂解法（polymer infiltration and py‐
rolysis，PIP）是将有机前驱体溶液浸渍进纤维预制体，

在一定条件下固化，然后在高温和气氛下进行裂解，

使其转化为陶瓷基体，经过多次浸渍-裂解后获得致密

的复合材料［10］。用于此工艺的聚合物前驱体裂解温

度远低于同种陶瓷的烧结温度，对纤维损伤较小，且

可以同时引入多种陶瓷基体，具有良好的工艺可设计

性，但该工艺也存在一些固有问题：裂解过程中大量

小分子逸出，导致复合材料孔隙率偏高；基体易发生

收缩，产生微裂纹和内应力；前驱体的价格较高；浸渍-

裂解过程往往需要重复 4~10 个循环，生产效率偏低，

工艺成本较高［11］。Zhong 等［12］采用聚碳硅烷（PCS）通

过 PIP 法制备了 C/SiC 复合材料，在 9 次浸渍-裂解循

环后，复合材料达到最高的密度 2. 13 g/cm3和最低的

气孔率 6. 3%。同样，ZrC，HfC，SiBN 等陶瓷基体都可

以采用此工艺引入到复合材料中［13-15］。

溶胶-凝胶法（sol-gel）是通过将有机前驱体制成

的溶胶浸渍纤维预制体，经过水解、缩聚形成凝胶，再

经干燥、煅烧和热压工艺制备陶瓷基复合材料［16］。该

工艺凝胶热处理温度较低（一般低于 1400 ℃），对纤维

损伤较小，且溶胶易与纤维润湿，制备的复合材料均

匀性较高。但该工艺制备周期较长，热处理后收缩较

大、气孔率较高。李国明等［17］采用醋酸锆溶胶浸渍密

度为 1. 39 g/cm3的 C/C 复合材料，然后将含有醋酸锆

溶胶的复合材料在 65 ℃凝胶化，最后将 C/C 复合材料

进行高温炭化处理，获得 C/ZrC 复合材料，密度达到

1. 88 g/cm3。

直接氧化沉积法（Lanxide）是将纤维预制体置于

熔融金属上，金属液面通过虹吸作用渗入预制体中，

另一面在 1200~1400 ℃高温下被空气氧化生成陶瓷，

沉积和包裹在纤维周围，形成复合材料［18］。目前，该

工艺主要适用于 Al/Al2O3复合材料。Wilshire 等［19］使

用该工艺在 1000 ℃下进行处理围绕 SiC 纤维生长形

成了连续 Al2O3 基体，制备的复合材料中纤维的体积

分数为 0. 38%，残余金属体积分数小于 4%。

1. 3　固相烧结法

纳米浆料浸渗瞬时共晶（nano infiltration and tran‐
sient eutectoid，NITE）是一种制备陶瓷基复合材料的

工艺，它通过将纳米陶瓷粉末和烧结助剂浸渗到含界

面相的纤维预制体中，再经过高温高压下的热压成型

来实现［20］，其工艺流程见图 1［21］。通过该工艺制备的

复合材料具有高热导率、耐腐蚀、高强度和韧性等优

异性能，但该工艺基于热压烧结，往往需要添加烧结

助剂，对复合材料性能有一定影响，且难以制备较大

尺度及复杂形状构件。Katoh 等［22］采用纳米 SiC 粉末

和少量 Al2O3，Y2O3等烧结助剂通过 NITE 工艺制备了

SiC/SiC 复合材料，其具有较好的热力学性能。

浆 料 浸 渗 结 合 热 压（slurry infiltration and hot 
pressing，SI-HP）是一种传统的制备陶瓷基复合材料

的方法，通过将陶瓷以固相颗粒的形式引入到基体中

实现。将陶瓷粉末、烧结助剂和溶剂制成浆料浸渍碳

纤维后纺织成无纬布，切片进行模压成型后热压烧结

得到复合材料，只需经过一次冷/热成型就可将碳纤

维与陶瓷基体结合制备成复合材料［23］。该工艺的优

点是：工艺简单、周期短、成本低，材料致密度高、缺陷

较少。缺点是：制备温度和压力较高，损伤纤维，影响

材料性能；浆料中粉末易发生团聚堵塞孔隙；不利于

图 1　NITE 工艺制备流程图［21］

Fig. 1　Schematic diagram of fabrication method of NITE process［21］
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制备较大尺度及复杂形状构件［24］。Xiao 等［25］采用 SiC
和 ZrB2粉末与具有热解炭（PyC）和碳化硅界面的碳纤

维，在 1900 ℃热压烧结制备了 C/ZrB2-SiC 复合材料，

复合材料的抗弯强度达到 309 MPa。Vinci 等［26］采用

ZrC/TaC+SiC 浆料浸渍单向纤维预制体，在 1900 ℃
热压烧结成功制备了 C/ZrC-SiC 和 C/TaC-SiC 复合

材料。

原位反应法（in-situ reaction，IR）通过将过渡金属

或其氧化物与酚醛树脂等有机碳前驱体混合制成浆

料，浸渍到多孔预制体中。在高温下，过渡金属或其

氧化物与碳基体原位反应生成陶瓷基体。与 RMI 类
似，该技术优点是成本低，制备周期短，但也会发生纤

维损伤问题［27］。然而，该工艺没有金属熔融和渗透过

程，因此热处理温度较低。Li 等［28］以锆粉、硅粉和酚

醛树脂为原料，通过原位反应法制备了 C/ZrC-SiC 复

合材料。复合材料的抗弯强度为 257 MPa，弹性模量

为 59. 3 GPa。Shen 等［29］以 ZrOCl2·8H2O 为前驱物通

过热解将 ZrO2引入到预制体中，与 PyC 原位反应生成

ZrC，得到 C/ZrC 复合材料，经氧乙炔焰烧蚀 60 s 后，

其线烧蚀率为 0. 6 μm/s。
1. 4　气固或液固反应法

反应熔渗法（reactive melt infiltration，RMI）通过

将液相或气相金属或合金渗入到多孔碳基体或含碳

中间体中，并经过液固或气固反应生成陶瓷基体。液

相渗硅是利用毛细管力进行渗透，而气相渗硅是以气

相硅作为反应物和渗透物质，其渗透速度更快，深度

更大。该工艺源于反应烧结碳化硅和多孔体的封

填［30］，具有高效率、低成本、高致密度和近净成型等优

势，制备周期远低于 CVI 和 PIP 工艺，且所用原材料

SiC 和硅粉成本（约 200 元/kg）也远低于 CVI 和 PIP 工

艺使用的三氯甲基硅烷（约 500 元/kg）和 PCS（约 4000
元/kg）等前驱体，因此得到了快速发展。RMI 工艺也

存在一些不足：（1）高温熔体会侵蚀碳纤维，造成复合

材料力学性能下降；（2）基体内会残留金属，引起复合

材料高温力学、抗氧化和烧蚀性能降低［31］。Gao 等［32］

采用 Si-Y 合金在 1280~1400 ℃通过 RMI 工艺制备了

C/Si-Y-C 复合材料，在 1370 ℃时复合材料密度最高

为 2. 25 g/cm3，开气孔率最低为 3. 32%，复合材料主

要由 C，SiC 和 YSi2 组成，未发现残余 Si，与在 1500 ℃ 
RMI 工艺制备的 C/SiC 复合材料相比，其抗弯强度、

断裂韧度、热扩散率和热导率有所提高。严春雷等［33］

在 1650 ℃采用气相渗硅制备了 C/SiC 复合材料，其密

度为 2. 41 g/cm3，抗弯强度和断裂韧度达 268 MPa 和

11. 33 MPa·m1/2。

连续纤维增强陶瓷基复合材料的各种工艺方法

都存在各自的优点和不足之处，如 CVI 和 PIP 工艺在

制备成本和生产周期等方面仍存在一些局限，限制了

其应用和推广。低成本制备连续纤维增强陶瓷基复

合材料已经成为主要发展趋势，然而，低成本制备的

连续纤维增强陶瓷基复合材料的性能不可避免地会

受到一定程度的影响，因此亟须对低成本制备工艺进

行深入研发和优化，以在控制成本的同时有效提升材

料性能，从而扩大其应用潜力和推广价值。目前，陶

瓷基复合材料低成本制备工艺包括 RMI，NITE，SI-
HP 和 Lanxide 等。

2　RMI工艺及其改进

RMI 工艺作为一种液固或气固原位反应制备技

术，周期短，效率高，在国内外得到快速发展，但该工

艺仍存在纤维损伤大、基体内残留金属等问题，限制

其进一步发展。针对 RMI 工艺的不足，研究人员进行

了大量工艺改进工作，优化 RMI 工艺、保护纤维、减少

残余金属，使得 RMI 工艺制备的陶瓷基复合材料综合

性能得到了显著提升［34-36］。目前，RMI 工艺改进主要

从以下三方面进行：一是工艺参数优化，二是基体孔

隙结构优化，三是熔体成分设计。

2. 1　工艺参数优化

通过优化工艺参数可以有效减少残留的低熔点

硅化物，保护纤维不受侵蚀，提高复合材料的高温力

学性能、抗氧化和烧蚀性能。Zeng 等［37］研究了熔渗温

度对 Zr-Ti 合金熔渗制备 C/Ti-Zr-C 复合材料的影

响，发现熔渗温度过高会导致碳的扩散速率过高，堵

塞孔隙并造成合金残留，而增加保温时间可以显著提

高致密度。张莹等［38］在 1450~1550 ℃通过 RMI 工艺

制备 C/SiC 复合材料，研究发现随熔渗温度的升高，

残余硅含量降低了 40%，试样致密度和抗弯强度均有大

幅提高。Wang 等［39］以 Zr2Cu 为熔渗剂，采用 RMI工艺

制备 C/ZrC 复合材料，研究发现熔渗时间较短时（1 h），

基体中仍有 Zr2Cu 残留，随着时间的延长（8 h），ZrC 晶

粒长大，部分 Cu 蒸发，材料致密度降低，综合考虑，在

1200 ℃熔渗保温 4 h 表现出最优的性能，抗弯强度和

断 裂 韧 度 分 别 为（172±12） MPa 和（5. 33±1. 19） 
MPa·m1/2。综上所述，一方面，熔渗温度较低，则会导

致熔体黏度较高，熔渗阻力较大；另一方面，升高熔渗

温度会减小熔体黏度，熔渗阻力降低，然而，熔渗温度

过高时，基体与熔体反应速率过高，反应产物会堵塞

孔隙，此外，过高的熔渗温度也会对纤维造成侵蚀。

对于熔渗时间，首先熔体要有足够的时间渗入到预制

体中，适当延长熔渗时间可以提高材料的致密度，但
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熔渗时间过长会对纤维造成侵蚀，影响复合材料的力

学性能。

2. 2　基体孔隙结构优化

基体的孔隙结构也是影响熔渗的关键，其对熔

体流动、原位反应和陶瓷基体的生成及结构等都有

重要影响，因此，基于孔隙结构优化有望克服传统

RMI 工艺的缺点，制备高性能复合材料。Fan 等［40］

对比了二维和三维针刺预制体制备的 C/SiC 复合材

料微观结构和性能 ，由于三维针刺预制体孔隙率

较大，基体中残余硅含量较多，但残余硅分布较均

匀，而硅在二维预制体纤维束间聚集形成硅池（如

图 2（a）所示），与三维针刺预制体相比，二维预制体

在加载方向上有更多的碳纤维，复合材料表现出更

高的抗弯强度（（348±29） MPa），但在烧蚀过程中，

由于硅的聚集，复合材料的质量烧蚀率较高（12. 3 
mg·cm-2·s-1）。

微米级的多孔基体具有比表面积大及反应活性

高等优点，采用多孔基体进行熔渗可以提高基体陶瓷

转化率，减少残余金属含量。中国科学院上海硅酸盐

研究所董绍明院士团队开展了溶胶-凝胶法优化孔隙

结构研究，溶胶-凝胶法合成的多孔预制体既是熔体渗

入的通道又是原位反应介质，通过溶胶-凝胶法可以实

现对熔渗和陶瓷相原位生成过程的控制，从而制备高

性能复合材料［41］。Chen 等［42-43］通过溶胶-凝胶法制备

了多孔 C/B4C-C 预制体，与浆料浸渍相比，溶胶浸渍

制备的预制体孔隙更均匀，熔渗效果更好，ZrC-SiC-
ZrB2 陶瓷相分布均匀，抗弯强度提高了 32%，表现出

更优异的力学性能。进一步通过不同次数的凝胶渗

透和热解循环制备了具有不同孔隙结构的 C/B4C-C
预制体，发现随着渗透和热解次数的增加，C/B4C-C
预制体孔隙率和孔径逐渐减小，复合材料中残余 ZrSi2

合金含量显著降低，且纤维受到的侵蚀也逐渐减轻，

复合材料的力学性能得到了明显改善，抗弯强度由

53 MPa提高到 184 MPa［44］。

2. 3　熔体成分设计

由于单一熔渗体系制备的复合材料中往往存在

残余 Si，Zr 金属，影响复合材料高温力学性能。国内

外研究人员向单元素熔渗剂中添加异质元素降低单

质硅含量，可以有效降低复合材料中残余硅含量，且

具 有 一 定 韧 性 的 合 金 可 以 有 效 改 善 复 合 材 料 韧

性［45-46］。西北工业大学、国防科技大学、中南大学、中

国科学院等单位大量开展合金改性 C/SiC 复合材料

研究，一般选取 Si-Mo，Si-Nb，Si-Zr，Si-Ti，Si-Hf，Si-
Al，Si-Fe，Si-Y 等合金［47-50］。Yin 等［51］为了减少 C/SiC
复合材料中的残余硅，通过浆料浸渗将 TiC 引入到基

体中，在渗硅过程中，通过原位反应将残余 Si 转化为

Ti3SiC2 相。冉丽萍等［52］在硅熔渗剂中添加塑性金属

铝制备 C/SiC 复合材料，金属铝的添加使残余硅体积

分数从 24% 降低到 18%，复合材料断裂韧度提高了

48. 2%。Fan 等［53-54］为了提高 C/SiC 复合材料刹车盘

图 2　2D C/SiC-Si复合材料（a），（b）和 3DN C/SiC-Si复合材料针刺区域（c）及无纺布（d）SEM 微观形貌［40］

Fig. 2　SEM images of 2D C/SiC-Si（a），（b）， needled area （c） and non-woven cloth（d） for 3DN C/SiC-Si［40］
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的摩擦性能并降低成本，以不同 Fe 含量的 Si-Fe 合金

（仅为硅粉价格的 1/3）作为熔渗剂改性 C/SiC 复合材

料得到 C/SiC-FeSi2，随着 Fe 含量增加，复合材料的残

余硅体积分数从 10. 7% 下降到 3. 3%，FeSi2的生成可

以细化晶粒，提高基体开裂应力。此外，由于热失配

引起微裂纹增韧，与熔渗硅单质相比，FeSi95 合金改

性的 C/SiC 复合材料抗弯强度提高了 78%，断裂韧度

提高了 113%，在 25 m/s 制动速度下，C/SiC-FeSi2 制

动器的线性磨损率仅为 0. 16 μm/cycle，比 C/SiC 低近

一个数量级。

此外，熔盐的熔点远低于金属单质和合金［55］，使

其能够在较低温度下形成低黏度液相，从而促进金属

单质在熔盐中的离子化反应和扩散迁移。熔盐介质

对碳基体还具有良好的润湿性，因此可作为载体，将

超高温陶瓷和难熔合金渗入基体中。采用熔盐辅助

RMI 工艺可以提高基体碳扩散能力，降低材料中残余

硅含量。

Xu 等［56］对熔盐辅助 RMI 工艺制备高性能复合材

料 进 行 了 深 入 研 究 ，首 先 研 究 了 4 种 氯 盐（CaCl2，

NaCl，KCl和 CSCl）的添加对 Zr-Si合金熔渗制备 C/C-
UHTCs 复合材料的影响，发现离子熔体可由熔融的

氯盐形成，并在较低温度下作为载体，溶解和携带的

Zr 和 Si 可以与基体碳反应形成纳米级 ZrC 和 SiC 颗

粒，尤其是低黏度和低挥发性的 CaCl2 能提高合金熔

体流动性和复合材料密度，减少气孔、裂纹等缺陷。

相较于氯盐，金属单质在氟盐的离子化程度较大，极

易发生离子化，实现难熔金属的扩散和转移［57-58］。基

于此，Xu 等［59］采用了重氟酸盐（K2ZrF6和 K2TiF6）与 Si
和 Zr-Si 粉 熔 渗 制 备 C/C-UHTCs 复 合 材 料 ，在

1400 ℃以下，Zr 和 Si溶解在熔盐中，由离子熔体携带，

在 PyC 界面析出形成碳化物，在 1400 ℃以上，大量熔

盐挥发并热分解。由于 Y 熔体对碳基体的润湿性较

差，Shen 等［60］利用氟盐熔体黏度低、润湿性好的优点

采用熔盐辅助 RMI 将 Y 引入到 C/C 复合材料，通过 Y
的氟化反应生成 YF3，其具有密度大、熔点高、高温低

挥发的特点，在烧蚀过程中，Y2O3稳定 ZrO2，阻止 ZrO2

相转变，提高了氧化膜稳定性。综上所述，通过熔盐

辅助 RMI 工艺制备复合材料，可以有效降低残余硅含

量、改善熔体流动性并提高碳扩散能力，进而提高材

料致密度。

对于 RMI 工艺制备的 3 维针刺 C/SiC 复合材料，

通过优化熔渗温度和时间可以使其抗弯强度在 160~
220 MPa 之间，而采用 Si-Zr 合金熔渗制备的 C/SiC-
ZrC 复 合 材 料 抗 弯 强 度 普 遍 在 230 MPa。 相 较 于

C/SiC 复合材料提升较小，Si-Zr 合金具有更低的熔

点，可以降低熔渗温度，减少对碳纤维的侵蚀。而采

用多孔碳基体熔渗制备的 C/SiC 复合材料残余硅含

量更少、面积更小且分布更均匀，其抗弯强度可达 340 
MPa［61］。综上所述，通过优化工艺参数很难大幅提升

RMI 工艺制备的复合材料性能。采用合金熔渗可以

有效减少残余硅含量，降低熔渗温度，减少纤维刻蚀。

然而，基体内还存在残余合金，其热稳定性相较于陶

瓷相还存在较大差距，影响复合材料的高温力学和抗

氧化烧蚀性能。因此，通过熔体成分设计很难完全克

服 RMI 工艺的缺点。微米级的多孔基体具有比表面

积大及反应活性高等优点，采用多孔基体进行熔渗可

以提高基体的陶瓷转化率，减少残余熔体含量。目前

针对 RMI 工艺的优化方法主要集中在基体孔隙结构

优化和熔体成分设计。然而，随着我国航空航天技术

的进一步发展，对陶瓷基复合材料的性能要求不断提

升，新型保护性界面的构筑、陶瓷相含量和分布的精

确控制、残余金属的进一步降低等技术优化手段是今

后的重要发展方向。

3　NITE工艺

NITE 工艺主要适用于制备 SiC/SiC 复合材料，

其周期短、成本低，制备的复合材料致密度高、孔隙

低、无残余硅且结晶程度高，具有高热导率和优异的

辐照稳定性。但 NITE 工艺热压烧结过程中温度和压

力较高，损伤 SiC 纤维，比表面积较大的 SiC 粉末使得

浆料黏度增大，无法使用传统束丝缠绕技术，该工艺

发展历程为：（1）工艺早期普遍采用 PIP+HP 工艺，具

体工艺流程为：首先将具有 PyC 涂层的 SiC 纤维在

PCS、烧结助剂和纳米 SiC 的浆料中浸渍，经裂解后裁

剪成方片，再经过浆料浸渍和干燥后堆叠进行热压烧

结（温度在 1750~1800 ℃，压力 15~20 MPa）。Dong
等［62-63］采用 PIP+HP 工艺制备了 SiC/SiC 复合材料，

研究了烧结条件对复合材料微观结构和性能的影响，

发现随烧结温度和压力的升高，复合材料致密度逐渐

增大，同时力学性能也有所提高。此外，适量的 PCS
和纳米 SiC 粉末同样有利于致密化。（2）后续研究人员

发现 PCS 浆料对材料性能影响较小，Shimoda 等［64］对

比了纳米 SiC+烧结助剂和 PCS+纳米 SiC+烧结助

剂制备的复合材料性能，结果表明 PCS 浆料对性能影

响较小，因此可以简化流程，即取消 PIP 工艺，将纤维

束在烧结助剂和纳米 SiC 的浆料中浸渍和干燥后堆叠

进行热压烧结，大幅缩短了制备周期。（3）采用 NITE
工艺制备的 SiC/SiC 复合材料热压烧结温度在 1700~
1800 ℃，对 SiC 纤维耐温性要求较高，只有三代 SiC 纤
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维才能满足此要求。为了降低 SiC 纤维原料的成本，

日本室兰工业大学开展了 IC-NITE 工艺，在无定型

SiC 纤维表面覆盖酚醛树脂，在 NITE 过程中实现纤维

的原位化结晶［65］。目前，日本研发的 Tyranno-SA SiC
纤维已实现 NITE 工艺工业化生产。与国外相比，国

内三代 SiC 纤维起步较晚，在 NITE 工艺制备 SiC/SiC
复合材料方面开展的研究较少。

近年来，NITE 工艺制备的 SiC/SiC 复合材料致

密度高、导热性能优异、无残余硅，国内外开展的

NITE-SiC/SiC 复合材料研究主要针对于核工业领

域［66］。Hino 等［67］研究了不同工艺制备的 SiC/SiC 复

合材料的 He 渗透性，由于 NITE-SiC/SiC 复合材料致

密度高、孔隙率低，因而其渗透率最低。因此，相较于

CVI 和 PIP 工艺，NITE 工艺具有 SiC 基体致密、近化

学比和制备周期短等优势。Terrani 等［68］采用 NITE
工艺制备了 SiC/SiC 复合材料，在 400~700 ℃和 2~
10 dpa 环境辐照后，其热膨胀率、拉伸强度和热导率没

有明显变化，表现出较好的耐辐照性能。但该工艺的

主要缺点是复合材料内部不可避免地存在残留 Al2O3

和 Y2O3等烧结助剂，在辐照环境下，膨胀率较大，SiC/
SiC 复合材料耐辐照性降低［69］。一般认为，SiC/SiC 复

合材料的抗辐照性能与纤维、基体和界面相的纯度和

结晶程度密切相关，杂质含量越高，结晶程度越低，在

辐照过程中越易产生缺陷，抗辐照性能越差。 Idris
等［70］采用 NITE 工艺制备 SiC/SiC 复合材料在 333~
363 K 和（2. 0~2. 5）×1024 （E>0. 1 MeV）条件下进行

辐照，测试了辐照前后宏观长度的变化，与含氧化物

烧结助剂的材料相比，高纯 SiC/SiC 的膨胀率略小。

因此，需控制烧结助剂用量，减少对 SiC/SiC 复合材料

抗辐照性能的影响。此外，热压烧结温度和压力、烧

结助剂种类和添加量等工艺参数决定 NITE 工艺制备

的 SiC/SiC 复合材料性能和微观结构。Fitriani 等［71］

采用电泳沉积结合 NITE 工艺制备了含有 Sc（NO3）3，

Al2O3-Sc2O3 和 Al2O3-Y2O3 三种烧结助剂的 SiC/SiC
复合材料，所有复合材料在离子辐照下均表现出体积

膨胀，但添加 Sc（NO3）3的 SiC/SiC 复合材料的体积膨

胀最小，含有 Al2O3-Y2O3 添加剂的 SiC/SiC 复合材料

在辐照下表现出明显的微观结构变化，如表面粗糙化

及裂纹和孔隙的形成，导致纤维拉出减少。 Parish
等［72］研究了三种不同烧结助剂 Y2O3+Al2O3 （YA），

CeO2+ZrO2+Al2O3（CZA），Y2O3+ZrO2+Al2O3（YZA）
制备的 NITE SiC 在轻水反应堆的抗腐蚀性能，发现

YZA 最耐腐蚀，其次是 CZA，YA 最差。因此，根据使

用性能要求，可通过调控工艺参数和烧结助剂种类对

复合材料进行设计以满足不同的使用环境。

4　其他低成本工艺

4. 1　SI-HP工艺

SI-HP 工艺仅需一次成型和烧结就可以将碳纤维

和陶瓷基体结合制备出复合材料，但高温高压烧结过

程中会对碳纤维造成损伤，影响复合材料力学性能。

黄竑翔等［73］采用热压烧结工艺制备 C/SiC 复合材料，

当烧结压力和温度分别为 25 MPa 和 2100 ℃时，复合

材料抗弯强度最高为 80 MPa，由于高温高压过程中对

纤维造成一定损伤，复合材料的抗弯强度与 RMI 工艺

制备的 C/SiC 复合材料相差较多。

为了解决上述问题，科研人员通过引入纳米粉体

和纳米纤维提高烧结活性，大幅降低烧结温度，实现

低温热压烧结，从而减少纤维损伤。桂凯旋等［74-75］采

用纳米 ZrB2 粉体在 1450 ℃低温热压烧结制备 ZrB2-

SiC-Csf复合材料，相较于传统热压烧结制备的 ZrB2基

复合材料温度降低了约 400 ℃。该材料具有非脆性断

裂的特点，断裂功高达 321 J/m2，具有优异的抗热震性

和良好的抗氧化性。通过低温热压烧结可以有效抑

制纤维损伤，其临界热冲击温差高达 741 ℃，几乎是报

道的 ZrB2基超高温陶瓷的两倍。Liu 等［76］采用墨水直

写与低温热压相结合，在连续碳纤维/陶瓷坯体的直

写过程中用陶瓷浆料浸渍连续碳纤维束，并结合随后

的低温热压来提高其牢固性。制备的 C/ZrB2-SiC 复

合材料的抗弯强度、断裂韧度和断裂功分别达到

388 MPa，10. 04 MPa·m1/2和 2380 J/m2。

此外，在浆料浸渍过程中粉末颗粒会堵塞预制体

外层的孔隙，研究人员通过振动辅助等方式，改善了

孔隙堵塞问题。Hu 等［77-78］通过振动辅助浆料浸渍和

低温（1450 ℃）热压技术，成功制备了高度均匀分布的

C/ZrB2-SiC 复合材料，碳纤维和陶瓷基体界面清晰，

无明显反应，碳纤维的损伤得到了有效抑制，抗弯强

度 和 断 裂 韧 度 分 别 为（204±18） MPa 和（5. 34±
0. 13） MPa·m1/2，是传统浆料浸渍热压法制备复合材

料的两倍，且表现出良好的抗热震性和抗氧化性。

在热压烧结过程中，较高的烧结温度会引起纤维

和陶瓷基体的反应，损伤纤维且产生较强的界面结合

力，导致材料的脆性断裂。此外，较高的压力会对纤

维造成物理损伤。目前，研究人员通过引入纳米粉体

及浆料涂刷和振动辅助浸渍等工艺实现了低温热压

致密化，在 1700 ℃热压烧结制备 ZrB2-SiC-Csf 复合材

料时，由于温度较高，碳纤维与陶瓷基体发生反应导

致纤维表面出现凹坑（图 3（a）），且产生强界面结合，

导致碳纤维表面“脱皮”（图 3（b）），最终导致材料的脆

性断裂（断裂韧度为（4. 50±0. 13） MPa·m1/2）。而在
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1450 ℃热压烧结时，纤维表面光滑平整（图 3（d）），材

料在断裂过程中展现出明显的裂纹偏转（图 3（c）），表

现出更高的断裂韧度（（5. 86±0. 17） MPa·m1/2）［79］。

SI-HP 工艺制备陶瓷基复合材料具有成本低、周

期短等优势，但目前的工艺优化手段主要集中在高温

高压损伤纤维问题上。面向热防护系统的大尺度及

复杂形状构件，应开发新型组合工艺，如将增材制造

技术与陶瓷制备工艺相结合，实现复杂结构的陶瓷基

复合材料低成本、短周期制备。

4. 2　Lanxide工艺

1985 年 ，美 国 Lanxide 公 司 发 明 了 Lanxide 工

艺［80］，该工艺具有工艺简单、成本低、效率高等特点，

Lanxide 公司的制品已被广泛应用于汽车凸轮轴、钢包

滑板、坦克防护装甲等。Lanxide 基体材料是陶瓷/金
属复合材料，如 Al2O3/Al，AlN/Al，ZrO2/Zr 等，其中以

Al2O3/Al基复合材料为代表［81］。Aghajanian 等［82］通过

Lanxide 工艺制备的 Al2O3/Al 复合材料实际密度可达

理论密度的 96%，在室温和高温的抗弯强度分别为

350 MPa 和 150 MPa，断裂韧度达 10 MPa·m1/2。为

了降低制备温度，通常会添加镁和硅在铝液中，在加

热过程中，会起到烧结助剂作用。此外，金属往往不

能完全氧化，因此会不可避免地残留少量金属，影响

高温性能。目前，基体范围从最初的 Al2O3/Al 扩展到

Si3N4/Si，ZrB2/Zr，TiB2/Ti 及多元复合系材料 ZrB2/
ZrC/Zr 等。 Aghajanian 等［83-84］用 Al-Si-Sr-Ni 合金在

1000 ℃氮气气氛下制备了 3 种复合材料，分 别 是 无

增 强 AlN/Al 复 合 材 料 ，AlN 颗 粒 增 强 复 合 材 料

AlNp/Al，TiB2 片 增 强 复 合 材 料 TiB2/AlN，其 性 能

见表 2［83-84］。

4. 3　组合工艺

上述各种工艺都有优点和缺点，单一工艺很难满

足制备需求。因此，组合工艺已成为制备连续纤维增

强陶瓷基复合材料的发展趋势之一。采用组合工艺

制备连续纤维增强陶瓷基复合材料，将气相、液相和

固相制备方法中的两种或两种以上进行组合，克服单

一工艺的缺点，优化复合材料的结构和性能，缩短制

图 3　不同热压烧结温度制备 ZrB2-SiC-Csf复合材料的 SEM 微观形貌［79］

（a），（b）1700 ℃；（c），（d）1450 ℃
Fig. 3　SEM morphologies of ZrB2-SiC-Csf composite by HP at different temperatures［79］

（a），（b）1700 ℃；（c），（d）1450 ℃

表 2　AlN基复合材料性能

Table 2　Properties of AlN matrix composites

Material

AlN
AlN/Al
AlNp/Al
TiB2/AlN
SiCf/Al2O3

Young’s 
modulus/GPa

300
280
247
302

Bending 
strength/MPa

238
398
291
512
489

Fracture 
toughness/
（MPa·m1/2）

3. 4
9. 5
6. 3

10. 6
27. 8

Ref.

［83］

［84］
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备周期、降低成本。目前连续纤维增强陶瓷基复合材

料组合制备工艺有 CVI+PIP，CVI+RMI 和 PIP+
RMI 等。CVI+PIP 组合工艺结合了两者的优点，工

艺前期 CVI 快速致密化，后续由 PIP 工艺裂解产生的

SiC 填充 CVI 后基体内的残余孔隙，材料致密度进一

步提高。 He 等［85］采用 CVI+PIP 组合工艺制备了

C/ZrC 复合材料，由于高沉积效率大大缩短了制备周

期，仅为 40 h，CVI 工艺优先填充束内的小孔，而 PIP
工艺优先填充束间的大孔，从而显著提高了复合材料

的均匀性。在 CVI+RMI 组合工艺中采用 CVI 工艺

对预制体进行预致密化处理，对纤维损伤较小，微观

结构可控，均匀性较好，防止后续 RMI 过程中纤维和

界面被侵蚀。Li 等［86］采用 CVI+RMI 组合工艺制备

了 SiC/SiC-SiYC 复合材料，由于 Si-Y 合金具有良好

渗透性，复合材料密度为 2. 94 g/cm3，孔隙率仅为

2. 0%。在 1300 ℃的水氧环境中腐蚀 20 h后，抗弯强度

保持率为 114. 2%。与 CVI工艺相比，采用 PIP 工艺对

预制体进行致密化处理，其工艺简单，对设备要求较低，

PIP+RMI 组 合 工 艺 因 快 速 高 效 而 被 广 泛 关 注 。

Jiang 等［87］采用 PIP+RMI组合工艺制备了 C/ZrC-SiC
复合材料，复合材料的抗弯强度为（101±8） MPa，弹
性模量为（35. 18±9. 58） GPa，烧蚀实验中，复合材

料 的 质 量 烧 蚀 率 和 线 烧 蚀 率 分 别 为 0. 013 g/s 和

0. 022 mm/s。上述组合工艺与 CVI，PIP 和 RMI 单一

工艺相比，具有制备周期和成本明显降低、材料综合

性能大幅提升的优势。

此外，增材制造技术通过逐层叠加原理整体成型

复杂构件，具有工艺周期短、成本低、可自由设计等优

点。将增材制造技术与陶瓷制备工艺相结合，简化纤

维增强陶瓷基复合材料制备工艺，实现大型复杂结构

的陶瓷基复合材料低成本、短周期制备。墨水直写具

有设备简单、工艺可控及大尺寸成型等优点，在连续

纤维增强陶瓷基复合材料成型工艺中展现巨大的应

用前景。其通过沿着预设路径移动的喷嘴将陶瓷墨

水和连续纤维共同挤出，用挤出的陶瓷墨水和纤维逐

层叠加从而成型。但目前墨水直写所用的陶瓷墨水

主要针对 SiC 陶瓷基体，还需积极开发设计其他陶瓷

墨水。

5　总结与展望

近年来，航空航天领域的快速发展对高温结构材

料的需求不断增加，连续纤维增强陶瓷基复合材料因

其优异的性能已成为战略性热结构材料。随着连续

纤维增强陶瓷基复合材料工程应用越来越广泛，低成

本、高效率制备连续纤维增强陶瓷基复合材料已成为

主要发展趋势，但低成本制备的连续纤维增强陶瓷基

复合材料性能必定会受到一定影响，开展连续纤维增

强陶瓷基复合材料低成本制备工艺的研发和改进是

有必要的，基于此，本文提出以下建议：

（1）残余金属的有效控制。在 RMI 和 LANXIDE
工艺中往往会存在残余金属或合金，严重影响材料的

高温性能。通过设计熔渗体系将残余金属转化为陶瓷

相，提升复合材料高温性能，是目前仍需解决的问题。

（2）新型保护性界面的构筑。基于热压烧结的

SI-HP 和 NITE 工艺在高温高压烧结过程中会对纤维

造成一定损伤，RMI 工艺中高温熔体会侵蚀纤维，影

响复合材料的力学性能。通过熔盐法和 CVI 工艺等

手段构筑超高温陶瓷界面和多层界面相，保护纤维，

提升性能，延长复合材料使用寿命。

（3）陶瓷相含量和分布的精确控制。通过超声振

动等分散技术与碳热还原和反应诱导相分离等手段

控制基体的孔隙结构使陶瓷相均匀分布，是今后制备

连续纤维增强陶瓷基复合材料的重要方向。

（4）组合工艺的研发。现有低成本工艺都有各自

的局限性，如 RMI 纤维损伤，HP 难以制备大尺度及复

杂形状构件。结合现有的低成本制备工艺优点，开发

新型组合工艺，如将墨水直写或黏结剂喷射成型等增

材制造技术与 RMI 和 HP 等陶瓷制备工艺相结合，实

现复杂结构的陶瓷基复合材料低成本、短周期制备。
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摘要：Ti2AlNb 合金优良的综合高温性能使其有望取代部分镍基合金，作为航空发动机关键结构材料实现发动机自身减

重。针对未来高性能航空发动机轻量化设计需求，结合统计对比、对照实验、有限元仿真分析等方法，从材料特性、合金

冷/热加工工艺性能、减重收益等方面分别进行分析，讨论该合金在航空发动机中应用的优势、潜力以及仍需解决的问

题。分析结果表明，该合金在减重方面优势显著，且较好地实现了强度、韧性和塑性的综合匹配，无明显短板；具有可接

受的冷、热加工性能，通过变形、铸造等方式均可制备工程可用的大规格零件；应用于机匣等静子件可在镍基高温合金基

础上减重 35. 3%，应用于整体叶盘/轮盘等转子件可在镍基高温合金基础上减重 37. 3%。

关键词：Ti2AlNb；航空发动机；减重；材料特性；加工工艺
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Abstract：The excellent comprehensive high-temperature performance of Ti2AlNb alloy makes it a potential 
substitute for some nickel-based alloys， serving as a key structural material for weight reduction in aviation 
engines.  In response to the lightweight design requirements of future high-performance aviation engines， a 
combination of statistical comparison， control experiments， finite element simulation analysis， and other 
methods are used to analyse the material properties， alloy cold/hot processing performance， weight 
reduction benefits， etc.  The advantages， potential， and remaining issues of the alloy’s application in 
aviation engines are discussed.  The analysis results indicate the feasibility of using Ti2AlNb alloy in 
aviation engines， with significant advantages in weight reduction： the alloy achieves a good balance of 
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strength， toughness， and plasticity without obvious shortcomings； it has acceptable cold and hot processing 
performance， and can obtain engineering-sized parts through deformation， casting， and other methods； its 
combustion resistance is superior to traditional titanium alloys； when applied to static components such as 
casings， it can achieve a weight reduction of 35. 3% compared to high-temperature alloys， and when 
applied to integral blade/disks and rotor components， it can achieve a weight reduction of 37. 3% compared 
to nickel-based high-temperature alloys.
Key words：Ti2AlNb；aero engine；weight reduction；material property；process technology

钛合金比强度远高于铁基和镍基高温合金，是理

想的航空发动机材料。自 20 世纪 50 年代钛合金进入

工业化应用以来，研究人员通过对成分和加工工艺的

优化，不断提高钛合金的使用温度，目前钛合金在航

空发动机中的服役温度已经达到 600 ℃［1-2］。为继续

提高钛合金的使用温度，钛铝系金属间化合物（如

γ-TiAl，Ti3Al，Ti2AlNb 等）由于金属键和共价键的共

同作用，使其具有更优异的高温强度、抗氧化性和抗

蠕变性能，成为了高温结构材料领域的研究热点［3-6］。

然而，钛铝系金属间化合物较低的塑性和断裂韧度严

重限制了其在航空航天领域作为重要结构件的应用，

目前仅 γ-TiAl 在国外先进民用航空发动机低压涡轮

叶片上获得应用。相比于 γ-TiAl 合金，Ti2AlNb 合金

显著改善了塑性和断裂韧度［7-8］，具有与镍基高温合金

相当的高温强度，密度相比于后者下降了约 40%，更

容易被加工成大规格零件和复杂零件，在航空发动机

机匣、转子等重要零件上应用，可获得可观的减重效

果，成为取代传统镍基高温合金的候选材料之一［9］。

Ti2AlNb 合金研究成果包括：主要组成相（β/B2，
α2，O）和亚稳相（ω）特性、Ti-（22，23，25，27）Al-xNb
伪相图、主要元素（Al，Nb，Mo 等）作用、主要组成相间

的转变机制、不同形态组织形成条件和性能、不同制

备工艺下合金特性等［5］。目前，Ti2AlNb 合金研究不

足之处包括有序无序转变动力学和成分对相变动力

学或生长动力学影响［10］、合金成分设计及内部微结构

（β/B2，α2，O）优化和全面评估其对变形行为影响［4］等，

研究热点是新型制备工艺如增材制造等对 Ti2AlNb 合

金非平衡相变、组织、性能的系统性研究［11］及 Ti2AlNb
合金与同种或异种合金连接问题。尽管 Ti2AlNb 合金

已成为航空发动机高温结构材料的热点，但目前实际

应用案例却鲜有报道。笔者参与的 Ti2AlNb 构件试制

研究工作中，Ti2AlNb 合金代替镍基高温合金作为压

气机后面级机匣等静子件，已通过整机地面考核验

证；作为压气机后面级转子件，已经通过零件考核验

证。与传统金属合金相比，Ti2AlNb 合金作为金属间

化合物具有更优异的高温强度、抗氧化性和抗蠕变性

能，仍在塑性、断裂韧度、缺口敏感性等方面表现出金

属陶瓷的材料属性和特点，这也是 Ti2AlNb 合金实际

应用中令人担忧的问题。本文针对航空发动机关键

结构材料需求，从材料特性、加工性能等角度全面分

析该合金在发动机中应用的可行性，并针对某发动机

关键零组件开展设计分析、对比合金带来的减重

收益。

1　材料特性分析

1. 1　合金晶体结构

Ti2AlNb 合金的显微组织由 β/B2 相、O 相和 α2 相

组成，它们的晶体结构参数汇总于表 1［5］，其中 B2 相、

α2相和 O 相的晶体结构如图 1 所示［12］。

Ti2AlNb 合金的高温相为 β/B2 相。其中，B2 相为

有序体心立方（BCC）结构，β 相为无序 BCC 结构，两

者会随着合金成分和热处理温度不同而转化，属于塑

性相。随温度降低，α2 相从 β/B2 相中析出，其化学成

分为 Ti3Al，其有序的密排六方结构的滑移系有限，属

于脆性相。α2 相在低 Nb 元素的 Ti2AlNb 合金中含量

较高，但由于其稳定性高，在高 Nb 元素的 Ti2AlNb 合

金中也可以稳定存在。随 Nb 元素含量提高，Ti3Al 进
一步有序化形成正交结构的 Ti2AlNb（O 相），因此

Ti2AlNb 合金也被称为 O 相合金。与常规的 α2相和 B2
相基体相比，O 相具有良好的抗蠕变性、高温稳定性和

强化效果优异等诸多优点［13］，在提供强化效应的同

时，对合金塑性和韧性的损伤较小，是降低合金本征

脆性的关键组成相［14-15］。

1. 2　合金组织结构

Ti2AlNb 合金具有四种典型的组织形貌，包括等

表 1　Ti2AlNb合金的相结构参数［5］

Table 1　Phase structure parameters of Ti2AlNb alloy［5］

Phase

B2

β

α2

O

Crystal 
Structure

Ordered BCC

Disordered BCC

Ordered HCP
Orthorhombic

Structure 
symbol

B2

A2

D019

Space 
group

Pm
-3m

Im
-3m

P63/mmc

Cmcm

Lattice constant /nm
a

0. 322

0. 331

0. 576
0. 609

b

0. 322

0. 331

0. 576
0. 957

c

0. 322

0. 331

0. 466
0. 467

29



材料工程 2025 年  1 月

轴 、双 态 、网 篮 和 魏 氏 ，如 图 2（a）~（d）所 示［16］。

Ti2AlNb 合金等轴组织可以经过等温锻造得到，等轴

相由 α2+rim-O 组成。由于等轴 α2/O 相在较高温度下

相对不稳定，因此具有等轴 α2/O 组织的合金不适用于

中高温长期使用。当 Ti2AlNb合金的终锻温度为 β/B2
单相区，可得到网篮组织。若想得到魏氏组织，则需要

在 β/B2 单相区保温，并以较慢的冷却速度（炉冷等）冷

至 600 ℃以下。Hagiwara等［17］研究发现层状 O 相与 B2
基体之间的界面呈共格关系，特别是在较慢的冷却速

度下，片层 O 相和晶界 α2相将发生明显的粗化，这种微

观组织形貌会严重降低材料的力学性能，因此在热机

械加工和热处理过程中应避免这种组织形貌的出现。

双态组织可以认为是基体中初生等轴或片层

α2/O 相和次生针状 O 相的组合，如图 2（b）所示。这种

双态组织可以通过调控热机械加工且匹配相对应的

热处理工艺来获得。例如，合金在（α2+β/B2）高两相

区进行固溶处理时，即比 β/B2 相转变温度低约 20 ℃，

此时在晶界处形成的 α2相可以抑制 β/B2 晶粒的生长，

从而避免 β/B2 相发生粗化而降低合金的力学性能。

大量研究表明，Ti2AlNb 合金的力学性能与组织形貌

之间存在密切的关联性。例如，具有等轴组织的

Ti2AlNb 合金具有良好的室温塑性，但其抗蠕变性能

和高温强度较差。板条组织尽管可以提高 Ti2AlNb 合

金的抗蠕变性能，但却降低了合金的室温塑性。双态

图 1　Ti2AlNb 合金各相的晶体结构［12］ （a）B2 相；（b）α2相；（c）O 相

Fig. 1　Crystal structure of Ti2AlNb alloy［12］ （a）B2 phase；（b）α2 phase；（c）O phase

图 2　Ti2AlNb 合金经过不同的加工工艺后得到的典型组织［16］

（a）等轴组织；（b）双态组织；（c）网篮组织；（d）魏氏组织

Fig. 2　Typical microstructure of Ti2AlNb-based alloy after different processing processes［16］

（a）equiaxed；（b）bimodal；（c）basket-waves；（d）Widmanstatten
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组织结合了上述两种组织的优点，通常可以获得较好

的综合力学性能。

1. 3　力学性能分析

Ti2AlNb 合金较好地实现了物理和力学性能的

良好匹配，弥补了近 α 型钛合金高温性能的不足，改

善了同为 Ti-Al 金属间化合物 γ-TiAl 存在的脆性问

题。本节从该合金潜在服役的航空发动机工况和零

部件出发，重点关注和讨论拉伸、疲劳和断裂等主要

性能。

比强度是航空发动机轻量化设计关键选材考虑

因素。Ti2AlNb 合金具有显著优于镍基高温合金的比

强度（以 600 ℃为例，其比强度是 GH4169 的 1. 13 倍），

见图 3（a）［5］。Ti2AlNb 合金对比常见的航空发动机金

属材料在 1000 ℃以下具有最低的线性热膨胀系数

（LTEC），见图 3（b） ［5］。较低的热膨胀系数有利于发

动机结构设计时降低间隙余量，提高发动机工作效

率。尤其是面对摩擦可能导致的钛火时，相同间隙余

量情况下，较低的热膨胀系数会降低产生钛火的风

险。图 4 为 Ti2AlNb 与其他合金屈服强度对比［18］，由

图 4 可知，Ti2AlNb 的室温拉伸屈服强度虽然略低于

GH4169，但其在中、高温段（400~800 ℃）展现出相当

甚至优于典型镍基高温合金的强度性能。因此，该合

金因高比强度在 500~700 ℃区间取代镍基高温合金

的减重优势明显。

Ti2AlNb 合金可潜在用作机匣、叶片类或轮盘类

等关键零件，除了拉伸强度外，还应关注其高周、低周

疲劳性能以及低周保载疲劳性能。对 Ti2AlNb 合金疲

劳行为产生影响因素包括合金成分、显微组织以及表

面状态等。已有研究表明，Ti2AlNb 合金的高周疲劳

强度优于近 α 型钛合金［19］；而 O 相析出会使得合金低

周疲劳极限提高［20］；此外，已有研究也表明，可以通过

表面强化等手段提高疲劳极限和疲劳寿命［21］。从公

开报道的研究来看，相较其他合金，Ti2AlNb 合金在疲

劳性能方面未见明显的不足，但是关于其保载疲劳的

研究仍需加强。

对于航空发动机关键结构件，损伤容限设计是目

前广为接受的结构设计理论。损伤容限设计思想兼

顾了材料的静强度、疲劳性能和断裂性能，在考虑合

金强度的同时，要求合金具有较高的断裂韧度，以确

保构件服役过程中的可靠性。高的断裂韧度意味着

长的疲劳裂纹扩展寿命，一定的裂纹扩展寿命可保证

轮盘不容易出现突然破裂。设计所希望 Ti2AlNb 合金

的室温断裂韧度要达到 40 MPa·m1/2 以上。然而，

Ti2AlNb 作为一种金属间化合物，Ti2AlNb 合金具有本

征脆性，即断裂韧度较差［22］。Ti2AlNb 合金的室温断

裂韧度一般在 30 MPa·m1/2 以下［23］，低于传统钛合金

（Ti60，TC4 和 IN718 合 金 的 室 温 断 裂 韧 度 分 别 为

41. 3，50 MPa·m1/2和 100 MPa·m1/2以上［24］）；钢铁研究

总 院 的 王 红 卫 等 研 发 的 Ti2AlNb 合 金 实 现 了 40~
50 MPa·m1/2高断裂韧度［25］，该性能优于已服役于国产

先进航空动力的 Ti60 合金，这对于 Ti2AlNb 合金的工

程应用具有很强的支撑作用。当前提升 Ti2AlNb 合金

断裂韧度研究主要从成分和组织两方面入手。在成分

调整方面，随 Al 含量增加 Ti2AlNb 合金断裂韧度断口

图 3　Ti2AlNb 合金与其他合金比强度（a）和线性热膨胀系数（b）对比［5］

Fig. 3　Comparison of specific yield strength （a） and linear thermal expansion coefficient （LTEC） （b） of Ti2AlNb alloy with other alloys［5］

图 4　Ti2AlNb 与其他合金屈服强度对比［18］

Fig. 4　Comparison of yield strength of Ti2AlNb with other alloys［18］
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由韧性断裂特征向脆性的解理形式特征转变，这可能

与 Al 元素对基体的固溶强化作用有关。王红卫等正

是降低了 Ti-22Al-25Nb 合金中 Al 元素含量，使得其

断裂韧度大幅提升。但降低 Al 含量会降低合金的持

久和抗氧化性能，因此应严格控制 Al含量最低值。在

组织调整方面，Zhang 等［26］认为晶界 O 相、亚晶界 O
相、晶内粗大 O 相板条和晶内针状 O 相对裂纹扩展阻

碍能力依次降低，多尺寸 O 相 Ti-22Al-25Nb 合金断裂

韧度可达 39. 1 MPa·m1/2；Xue 等［27］提出裂纹扩展与

B2 相 晶 粒 取 向 相 关 ，改 变 B2 相 晶 粒 取 向 可 提 高

Ti2AlNb 合金断裂韧度。总的来看，Ti2AlNb 合金经成

分和组织调整后已可初步满足使用需求。但关于

Ti2AlNb 合金在室温和高温下断裂机制的研究与报道

仍较为有限。此外，合金在变形过程中各组成相的滑

移变形机制与交互作用仍有待进一步澄清。因此，研

究 Ti2AlNb 合金的显微组织特征与断裂韧度之间的关

系并阐明其在室温和高温下的断裂机制可以从根源

上为这类材料提供有效的增韧策略，进一步发挥该材

料作为重要结构件在高温领域的应用。另外，由于

Ti2AlNb 合金复杂的相组成（通常包括 β/B2 相、O 相

和 α2相），以及合金的力学性能对显微组织较为敏感，

较小的显微组织特征差异将会造成力学性能的显著

变化。为了使 Ti2AlNb 合金获得优异的强度、韧性和

塑性的综合匹配，开展 Ti2AlNb 合金的强韧化机制研

究，明晰此类合金在热加工和热处理过程中的组织演

变特点和规律，掌握合金微观组织结构对合金宏观力

学性能的影响机制是本领域未来研究重点内容。

1. 4　抗氧化与耐腐蚀性

发动机服役条件苛刻，除满足力学性能指标外，

还需考虑到高温乃至高盐条件下的抗氧化、抗腐蚀性

能。研究发现，Ti2AlNb 合金高温氧化初期表面先转

变为 O 相，后转变为 α2相，当 α2晶格吸收 O 原子达到饱

和度上限后，分解形成氧化物层［28］。Ti2AlNb 合金高

温氧化膜的主要组成相一般是 TiO2，AlNbO4，并含有

少量 Al2O3 和 Nb2O5。四方晶系金红石结构的 TiO2 为

表面疏松多孔的形貌，致密性较差；六方结构的 Al2O3

微观组织致密，能有效隔绝空气，改善抗氧化性。尽

管热力学条件上 Al2O3 和 TiO2 的自由生成能很接近，

但是 Ti氧化动力学特性由于 Al，使得 Ti2AlNb 合金在

高温氧化初期表面形成 TiO2并向基体内部生长。Nb
元素掺杂提高了 TiO2形成时的氧分压，并降低了 TiO2

中离子扩散系数，提高抗氧化能力；而过多的 Nb 含量

也容易生成疏松粗大的 AlNbO4 和易裂纹、鼓泡的

Nb2O5，降低 Ti2AlNb 合金抗氧化能力［29］。 Ti-22Al-
24Nb-0. 5Mo（TAN-2）合金 650 ℃等温氧化增重实验

表明，该合金 150 h 内平均氧化速率 0. 020 g/（m2·h），

满足 HB52528—2000 中 0. 1 g/（m2·h）完全抗氧化标

准［30］。为进一步提高 Ti2AlNb 合金抗氧化性，还可采

用合金化和表面处理等改性手段。Li等［31-32］通过第一

性原理计算表明，经 Si，Sc，V，Cr，Mn，Fe，Y，Zr，Mo，
Hf，Ta 和 W 元素掺杂后 Ti2AlNb 合金表面更稳定，Nb
被 Sc，Zr，Hf替代有利于抑制氧化物剥落，提高抗氧化

性。张明达等［33］通过 Ti2AlNb 合金氧化实验证明，Mo
元素引起合金 750 ℃以上抗氧化性能降低，而 Zr 和 W
元素对不同氧化层的协同抑制作用提高了合金抗氧

化性。 Ti2AlNb 合金 Cr-Y 涂层［34］，Al/Cr 涂层［35］及

TiAl 涂层［36］氧化实验表明，涂层保护也可大大提高

Ti2AlNb 合金抗氧化性。

与单纯高温氧化相比，模拟海洋环境的高温热盐

和高温热盐-水汽协同腐蚀会严重威胁 Ti2AlNb 合金

的服役寿命。Ti2AlNb 合金在 550 ℃下表现出优异抗

热盐腐蚀能力，650 ℃下表现出良好抗热盐腐蚀能力，

而 750 ℃下抗热盐腐蚀能力大大降低［37］。杨琦等［38］采

用强脉冲电子束对 Ti2AlNb 合金表面改性，结果表明

辐照样品在 3. 5%NaCl溶液样品中腐蚀电流密度降低

一个数量级。

综上所述，Ti2AlNb 合金在 650 ℃表现出良好的高

温抗氧化和抗热盐腐蚀能力，在更高温度长期或热盐-

水汽等恶劣服役环境使用时需要采取合金化或表面

处理手段提高抗氧化、抗腐蚀能力。

1. 5　阻燃性能

钛合金在航空发动机上的使用，需要特别关注

“钛火”问题［39］，Ti2AlNb 合金也不例外。航空发动机

“钛火”的易发性是钛的物理化学特性与其在发动机

中的工作模式/环境共同决定的。首先，相比镍基、铁

基等合金，钛合金具有非常低的热导率、高的氧化反

应热、高的燃烧温度、点燃温度小于熔化温度、随氧气

压力增加着火温度迅速降低、氧化物的蒸发温度低于

基体等热力学特点，使得钛合金具有易发生“爆燃”的

特点。钛具有远高于其他金属元素的热敏感性（定义

为金属比热的导数与热导率的比值），这意味着钛零

件局部加热至燃点的速率非常高。除材料特性的因

素外，钛合金在航空发动机中一般被用在极小工作间

隙下（0~0. 5 mm）、处于高温（几十到数百摄氏度）、高

压（常压到几十个大气压）、高速气流环境中的转、静

子关键零部件上，在飞机机动飞行、加减速等瞬态过

程或其他异常情况导致的转、静子位置不匹配或变形

不协调时，不可避免发生转静子径向碰磨，造成涂层

磨损、零部件损伤、发动机性能衰退、转子系统振动特

性变化，甚至产生大量摩擦热点燃钛合金［40］。Ti2AlNb
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合金中仍存在相当比例的钛，且被用于气流压力和温

度更高的环境，因此，针对 Ti2AlNb 的着火问题仍需要

持续关注和研究。

由于钛火成因的复杂性，目前国内并无衡量钛合

金阻燃性能的国家标准。现有测试钛合金阻燃性能

的方法包括基于摩擦氧浓度法的行业标准 HB 20541—
2018，以及模拟其他产生“钛火”工况的滴液法、激光

法、碰撞摩擦法等。邱越海等［41］采用高温高速点燃法

研究了 Ti-24Al-15Nb-1Mo 合金在 220~380 m/s 气流

环境中起燃行为，结果表明，该合金在气体流速 240~
340 m/s 区间发生起燃，而低流速下由于表面氧浓度

低于临界值，高流速下由于对流散热影响合金并未起

燃。常用 Ti2AlNb 合金成分与 Ti-24Al-15Nb-1Mo 成

分接近且 Nb 含量更高，参考 Ti-24Al-15Nb-1Mo 合金

起燃实验可推测，Ti2AlNb 合金起燃条件窗口较窄，较

低、较高气体流速均不利于合金起燃，合金有较好阻

燃特性。

在航空发动机实际服役条件下，从高压压气机前

几级往后，气流压力与温度会落在易使传统钛合金着

火的范围内［42］。从热力学角度讲，钛铝系金属间化合

物由于共价键的存在，其反应放热远低于传统钛合

金；从动力学角度讲，铝含量的增加有利于更多致密

Al2O3氧化膜的形成，减少氧气输送。上述两方面原因

使得 Ti2AlNb 合金的抗氧化、阻燃特性优于传统钛合

金。因此，采用阻燃性更好的 Ti2AlNb 合金将比一般

钛合金获得更佳的安全冗余度。此外，从作者参与的

发动机研究项目来看，Ti2AlNb 合金用于压气机后段

机匣，在发动机转静子发生连续碰磨后未见燃烧迹

象。然而，Ti2AlNb 的“钛火”问题仍需要持续关注和

研究，尤其将该合金用于航空发动机高压压气机后面

级时，发生“钛火”的风险仍可能存在。因此，还应通

过模拟工况下的高速摩擦实验研究，进一步探明

Ti2AlNb 合金在发动机中的着火边界和安全使用范

围，为该合金在发动机上的可靠服役提供更多支撑。

2　加工工艺性能分析

材料的加工工艺性涉及材料的物理、化学、力学

等多个方面，是指材料在加工过程中所表现出的特

性，包括可加工性、可塑性、可焊性、可切削性、耐磨

性、热处理性等。材料的加工性能不仅影响发动机性

能，也会直接或间接对质量、生产效率和成本产生影

响。Ti2AlNb 合金的加工工艺特点主要包括：

（1）变形抗力大，动态再结晶能力差，易开裂，对

锻压等设备的吨位要求高；

（2）工艺窗口窄，成分/组织均匀性/缺陷敏感度

高，对变形和热处理相关工艺参数敏感，性能分散

度大；

（3）组成元素熔点、密度差异大，易出现偏析、孔

隙、粗大组织以及铸造和焊接裂纹。

2. 1　制备方法与力学性能

美 国 通 用 电 气 公 司 于 1991 年 申 请 了 第 一 个

Ti2AlNb 合金的相关专利，专利内容涉及高 Nb 含量

Ti2AlNb 合金的研发与制备，并利用该合金试制了多

种航空发动机的零部件。随后，Boehlert团队［43-45］研制

出 Ti2AlNb 合金的全流程制备技术，对合金的熔炼、锻

造、轧制以及热处理等工艺进行了探索，分析了热加

工工艺对合金显微组织以及力学性能的影响，并对合

金中各组成相之间的关系和显微组织对力学性能的

影响机制进行了初步的分析，为 Ti2AlNb 合金的工业

化和批量化制备奠定了基础。日本国立材料研究所

的 Emura 等［46］开展了 Ti2AlNb 合金的强韧化研究工

作。首先利用 α2 相对晶粒生长的抑制作用，将 Ti-
22Al-27Nb 合金的 B2 晶粒尺寸控制在 8~49 μm 范围

内，随后通过添加 V，W 和 Mo 等元素来取代部分 Nb
元素，在降低合金成本的同时，有效提高了合金的室

温强度和蠕变强度。此外，通过添加适量的 B 元素，使

晶界处聚集 TiB 颗粒，起到细化晶粒的目的，进而有效

地提高合金室温性能。Illarionov 等［5］系统总结了俄罗

斯 Ti2AlNb 合金相关研制工作，并认为 Ti2AlNb 合金

展示出优良的室温及高温性能。

我国在 Ti2AlNb 合金的探索和研究方面基本与欧

美发达国家同步。目前，Ti2AlNb 合金正逐步从实验

室研究向工业化生产的转变。现已成功制备出成分

精准以及合金元素分布均匀的大尺寸合金铸锭，并可

加工出具有不同规格和尺寸的棒材、饼坯、板材和环

形锻件等。目前国内具有自主研发的 Ti2AlNb 合金的

单位主要为北京钢铁研究总院和中国科学院金属研

究所。其中，北京钢铁研究总院［47］研制了 Ti-22Al-
25Nb（原子分数/%，下同），企业牌号为 TAC-3A，该

合金在室温和高温下均具有良好的力学性能。此外，

在 Ti-22Al-25Nb 合金的基础上通过添加 Ta 元素开发

出 了 Ti-22Al-24Nb-3Ta 以 及 Ti-22Al-20Nb-7Ta 合

金，并对这两种四元合金在热加工工艺和热处理方面开

展了大量的探索工作［48-49］。其中 Ti-22Al-20Nb-7Ta合
金经过三相区热变形和 O+B2 两相区热处理后获得

较为优异的综合力学性能，合金的室温屈服强度、抗

拉强度和伸长率分别已达到 1200 MPa，1320 MPa 和

9. 8%。为了满足发动机整体叶盘对综合力学性能的

需求，张建伟团队开发了一种 Ti-22Al-25Nb 合金饼坯
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的等温锻造工艺，最终得到塑性、断裂韧度和疲劳性

能的良好匹配［50］。西北工业大学 Zeng 团队［51-53］研究

了 Ti2AlNb 合金的高温变形行为、再结晶机制和 O 相

变体选择的特点，同时对经过热加工变形和热处理后

合金的高温蠕变和疲劳损伤行为进行了研究，研究发

现蠕变断裂是由于 O 相与基体之间蠕变应变不协调

所致。

中国科学院金属研究所卢斌团队［54-56］通过添加

Mo 元素设计并开发出了 Ti-22Al-24Nb-（0. 5~1. 0）
Mo 合金体系，并对名义成分为 Ti-22Al-24Nb-0. 5Mo
的合金申请了国标牌号，命名为 TAN-2。该团队研究

了热处理工艺对双态组织的室温、高温拉伸性能的影

响，研究表明该合金双态组织下获得最佳强塑性匹配

的热处理工艺为 980 ℃/2 h 油冷+780 ℃/24 h 空冷，

室温屈服强度和伸长率分别为 1135 MPa 和 14. 5%。

目前，中国科学院金属所已经成功制备了 TAN-2 合金

锻件、叶片锻坯、机匣环件以及离心泵叶轮，如图 5 所

示［12］，可以用于制作压气机轮盘、叶片以及机匣等部

件，也可用于超音速及高超音速巡航弹的环、涡轮转

子等结构件。中国科学院金属研究所 Xu 团队［3， 57］率

先采用粉末冶金法成功制备出 Ti2AlNb 合金，研究了

粉末制备、热等静压致密化机制、组织与性能的优化

和高温变形机制等，其研究成果对于粉末冶金法制备

Ti2AlNb 合金的工程化应用做出了重要贡献。王玉敏

团队［58-59］选用 SiC 纤维作为 Ti2AlNb 合金的增强体，制

备出纤维体积分数为 50% 的 SiCf/Ti2AlNb 复合材料

及 SiCf/Ti2AlNb 增强 Ti65，TC17 合金，表现出更为优

异的高温性能和复杂的断裂机制。此外，哈尔滨工业

大学［60］、南昌航空大学［61］、西北有色研究院［62］、四川燃

气涡轮研究院［63］、北京航空材料研究院［33， 64］、上海交

通大学［65］以及太原理工大学［66］等众多科研院所对

Ti2AlNb 合金开展了广泛研究工作，对于促进我国航

空工业用 Ti2AlNb 合金应用与发展起到积极推动

作用。

热加工成型的 Ti2AlNb 合金构件虽然综合性能优

异，但也面临生产工艺复杂，加工周期长、材料浪费

多 、焊 接 困 难 等 问 题 。 对 于 大 尺 寸 、复 杂 结 构 的

Ti2AlNb 构件，采用精密铸造工艺具有降低生产周期、

提高材料利用率、减少加工工序、节约成本等优势。

Ti2AlNb 合金熔模精密铸造工艺研究目前主要集中在

铸造合金成分优化及铸件的组织性能调控方面。因

为以往基于热加工成型而设计的 Ti2AlNb 合金并不侧

重熔融合金的流动性、合金/型壳界面反应特性、铸造

缺陷控制等铸造成型性。铸造 Ti2AlNb 合金沿用锻造

成分后，往往会因为合金铸造成型性差，提高了精密

铸造大尺寸铸件成型的难度。另外，铸造 Ti2AlNb 合

金由于缺少有效晶粒细化工艺，粗大晶粒使得铸造

Ti2AlNb 合金通常强度低、塑性差。以上问题可通过

优化铸造 Ti2AlNb 合金成分及后续热处理工艺等方法

加以控制。如加入原子分数为 0. 8% Er 元素后，Ti-
22Al-25Nb 合金铸锭平均晶粒尺寸从 600 μm 减小到

70 μm［67］。加入原子分数为 0. 1% B 元素后，Ti-22Al-

图 5　Ti2AlNb 合金制备的产品［12］

Fig. 5　Products prepared by Ti2AlNb alloy［12］
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24Nb 合金铸造流动性提高且平均晶粒尺寸有所降

低［68］。杨龙川等［69］研究了不同铸态组织的 Ti-22Al-
25Nb 合金发现，铸态为 O 相组织时合金的极限抗拉强

度较 β/B2 相组织提高近 100 MPa。骆晨等［70］发现铸

造 Ti-22Al-25Nb 合金进行 980 ℃固溶热处理后，O 相

板条宽度增大，拉伸强度降低 100 MPa，伸长率从 1%
增加到 3%。综上，铸造 Ti2AlNb 合金组织和性能虽不

及锻造合金，但可制备低成本大尺寸复杂结构铸件，

且铸件组织及力学性能一定范围内可调控。

增材制造方法也已被应用在 Ti2AlNb 合金制备，

主要包括基于粉末床的激光选取熔化法/电子束选区

熔化法、基于熔融粉末冲击成形的激光金属沉积法和

基于丝材的电弧定向能量沉积法。Liu 等［71］通过选区

激光熔化（SLM）的方法成功制备出 Ti-22Al-25Nb 合

金，其表现出良好抗蠕变性能。但是通过 SLM 方法制

备的 Ti-22Al-24Nb-0. 5Mo 合金在 650 ℃下拉伸测试

表现出远低于室温的脆性［72］。楚瑞坤等［73］优选热处

理工艺后，SLM 法制备的 Ti-22Al-25Nb 合金室温拉

伸性能达到锻件水平。车倩颖等通过电子束选区熔

化法获得室温拉伸强度 1061 MPa，伸长率 3. 6% 的

Ti-22Al-25Nb 合金［62］，再经热处理后，其室温伸长率

可 达 7. 3%［74］。 而 点 式 锻 压 激 光 成 形 的 Ti-22Al-
25Nb 合金伸长率也可达 11. 6%［75］，调整锻压头下压

量后 Ti-22. 1Al-24. 9Nb 合金强度达 1001. 5 MPa、伸
长率 13. 3%［76］。通过双电子束熔化丝材的方法可制

备出致密且成分均匀的 Ti-22Al-25Nb 合金，但合金塑

性较差［77］。而通过多丝电弧定向能量沉积法制备的

Ti-22Al-23Nb 合金展现出色的室温及 650 ℃拉伸性

能［78］。综上，增材制造方法可以制备出致密完好的

Ti2AlNb 合金，经过工艺参数优化及热处理后，部分

增材制造 Ti2AlNb 合金室温拉伸性能可接近锻件

水平。

此外，新型工艺如放电等离子烧结（SPS）、热态气

压成形法等也被用于 Ti2AlNb 制备中。李博等［79］以

Al-Ti 粉和其他元素单质粉形式采用 SPS 工艺制备出

V 掺杂 Ti2AlNb 合金，发现 V 元素抑制 hcp 结构向 bcc
结构转变，合金中 α2和 O 相含量增加且 O 相趋于圆润

并均匀分布。刘子儒等［80］采用 V 单质粉和 Ti2AlNb 合

金粉形式采用 SPS 工艺制备出 Ti-22Al-25Nb-1V 合

金，发现 V 元素使得 B2 晶粒和 O/α2 相细化且合金硬

度提高。窦博等［81］则全部以单质粉形式采用 SPS 工

艺成功制备出 Ti-22Al-27Nb 合金，王恒荣等［82］、陈金

坤等［83］以此为基础分别研究了烧结温度和烧结时间

对 Ti2AlNb合金组织和拉伸性能影响，发现 B2+O→α2

相变是可逆的，并将拉伸强度提高至 454 MPa。刘志

强等［84］和刘钢等［85］通过建立 Ti2AlNb 合金高温成型极

限、薄壁构件虚拟加工系统、全流程模拟、热态气压成

形和热处理对组织及力学性能影响预测模型，成功采

用热态气压成形法制备出不规则薄壁空心构件。

为进一步提高 Ti2AlNb 合金性能，不同增强方法

的 Ti2AlNb 复合材料也在开发中。其中包括 SiCf/
Ti2AlNb，SiCf/Ti-Ti2AlNb［86］等纤维增强复合材料，

TiB/Ti2AlNb［87-88］ ，TiBw/Ti2AlNb［89］ ，（Ti/Nb） B/
Ti2AlNb［90］，Al2O3/Ti2AlNb［91］颗 粒 增 强 复 合 材 料 ，

TA15/Ti2AlNb［92］，TC4/Ti2AlNb［93］，TiAl/Ti2AlNb［94］

层状复合材料及 TA15/Ti2AlNb［95］激光沉积梯度层状

材料等。

总体来说，Ti2AlNb 合金的显微组织和力学性能

与加工制备工艺（如铸造、锻造、粉末冶金等）和热处

理工艺（如固溶、再结晶、去应力退火、时效等）密切相

关 。 从 发 展 历 史 看 ，采 用 常 规 铸 造 方 法 制 备 的

Ti2AlNb 合金晶粒粗大，导致合金的强度较差。此外，

由于 Al 和 Nb 元素熔点差异较大，合金在熔炼过程中

易发生成分偏析，导致成分和显微组织的不均匀。为

了解决上述问题，通常采用热锻、热轧等方法对合金

铸锭进行热机械加工处理，在实现组织成分均匀和细

化晶粒的同时，达到消除缺陷的目的。目前作为该合

金发展的重点方向，Ti2AlNb 合金 β 锻造工艺路线越来

越引起科研和应用人员的重视，β 锻造后获得典型的

片层组织，具有较高的断裂韧度，易满足航空结构件

对高损伤容限的苛刻需求。探究 Ti2AlNb 合金在 B2
单相区的变形行为以及相应的组织演变规律，明确应

变速率、变形温度和晶粒尺寸等因素对 B2 相晶粒、晶

界形貌和晶粒内部微结构的影响，这对于 Ti2AlNb 合

金的应用具有重要的指导意义。此外，新型制备方法

如增材制造、放电等离子烧结、复合材料等是如今的

研究热点，虽整体性能不及锻造制备，但经过修改工

艺参数和热处理后表现出性能的明显进步，进一步拓

展了 Ti2AlNb 的性能和加工方式。

2. 2　切削加工性能

航空发动机在高温、高压、高速等恶劣条件下工

作，其构件在加工时产生的内部应力及残余应力将对

强度和耐久性产生负面影响，因而需要确保构件的表

面 完 整 性［96］。 冷 加 工 性 能 方 面 ，相 比 传 统 合 金 ，

Ti2AlNb 塑性和导热系数偏小、强度高，合金加工单位

切削力大、切削温度高，造成刀具磨损较大、表面完整

性差、切削加工效率不高等问题。刀具磨损机理主要

表现为黏结磨损和磨粒磨损，磨损形式为沟槽磨损、

微崩刃、刀尖磨损和刀刃破损［97］。Ti2AlNb 的车削实

验时发现比较明显鳞刺现象［98］，当采用硬质合金刀具
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加工 Ti2AlNb 时，加工硬化程度小（深度 50 μm），表面

无明显损伤，加工表面存在残余压应力［99］。何临江［18］

研究了实际加工时 Ti2AlNb 表面形貌、表面残余应力

与切削参数和冷却条件的关系，其发现在切削速度

50~80 m/min，射流压力 6~8 MPa 时，可获得较好的

表面粗糙度和残余应力状态，见图 6。

此 外 ，新 型 铣 削 方 式 可 以 加 工 出 更 优 秀 的

Ti2AlNb 合金表面。Xia 等［100］研究发现，经纵向扭转

超声波辅助铣削获得的 Ti2AlNb 合金表面比传统铣削

表 面 摩 擦 因 数 低 约 27%。 而 多 维 超 声 振 动 加 工

Ti2AlNb 合金表面相对于传统铣削表面硬度可提高

10%，摩擦因数降低 15%［101］。另外，物理气相沉积涂

层也可以改善 Ti2AlNb 合金的表观黏着磨损和磨料磨

损［102］。除直接切削加工外，直流短电弧铣削加工

（SEAM）也被应用于 Ti2AlNb 合金加工中［103-105］。

结合文献研究和笔者参与的研究来看，Ti2AlNb
的延展性和冷加工性能优于 γ-TiAl，采用传切削加工

方式，经优化的工艺参数和冷却方式可实现复杂高精

度零件的切削加工，既能获得高于镍基合金的加工效

率，也能获得满足设计要求的零件表面完整性。

2. 3　焊接性能

随着 Ti2AlNb 合金的开发和应用，国内外相继开

展 了 焊 接 方 面 的 研 究 。 目 前 面 临 的 主 要 问 题 是

Ti2AlNb 的合金化程度高，在高温下对组织成分变化

敏感，焊接接头中的 Nb 元素偏析易形成脆性相。此

外，Ti2AlNb 合金中有序的金属间化合物相居多造成

塑性相对一般钛合金较差，且高温下组织易受环境因

素影响［106］，焊接热影响区性能主要与冷速相关，因此

需要严格控制焊接时的工艺参数来保证焊接质量。

Ti2AlNb 合金的焊接工艺主要采用熔焊和扩散焊，钎

焊和摩擦焊的研究也有进行。焊接相关研究主要集

中在焊缝成型机理、热加工对接头部位组织演变及力

学性能的影响、焊缝裂纹缺陷的成因及控制方法等，

不同焊接方法比较如表 2 所示［107］。

目前常用于 Ti2AlNb 合金的熔焊工艺是能量密度

较高的电子束和激光焊。其中又因电子束焊接工艺

能量密度高、电子束穿透能力强、焊接效率高、焊接速

度快、焊接变形小等特点，成为 Ti2AlNb 合金优选的焊

接工艺［108-110］。Ti2AlNb 合金采用电子束焊接的航空

发动机机匣实测证明：电子束焊缝成型良好，达到Ⅰ
级焊缝质量要求；焊接接头达母材拉伸强度的 90% 以

上。而激光焊接技术具有能量密度高、热输入小、焊

接速度快等优点。Hussain 等［111］将高熵合金作为中间

层引入 Ti-22Al-27Nb 激光焊接头，使得合金的强度、

伸长率均接近母材，分别达到 1062 MPa 和 11. 2%。

异种材料焊方面，Ti2AlNb 合金与 Ti60［112］、近 α 高温钛

合金梯度材料焊接头［113］和 40CrMo［114］等也通过激光

焊接工艺成功制备。

图 6　切削速度和射流压力对表面粗糙度（a），（b）和表面残余应力（c），（d）的影响［18］

Fig. 6　Effects of cutting speed and jet pressure on surface roughness （a），（b） and surface residual stress （c），（d）［18］
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扩散焊工艺仅需给试件施加一定压力便可实现

焊件紧密连接，具有焊接基体不熔化、热循环时间长、

易实现异种金属连接等优点。相比于熔焊，扩散焊由

于母材不熔化不会产生夹杂气孔等问题，焊接裂纹不

易产生，且一般在真空环境进行，也不易受环境因素

影响。卜志强等［115］研究表明 Ti2AlNb 合金在 960 ℃ - 
60 MPa-120 min 焊接参数时通过扩散焊可形成无缺

陷焊接接头，其抗拉强度为 972 MPa，达母材强度

98%。Du 等［116］研究发现添加高熵合金后的 Ti2AlNb
焊接头塑性和强度同时提升。此外，Ti2AlNb 合金与

TA2［117］，TC17［118］，Ti3Al，TiAl［119-120］等材料也已实现

扩散连接。钎焊通常定义为利用熔融金属与固相基

体进行连接的方法，利用钎焊方法可以实现复杂构件

异种材料的结构连接，并且连接精度高、接头性能好，

且对于高温复杂结构件的连接，钎焊的优势较大。目

前用于 Ti2AlNb 合金常用的钎料主要为 Ag 基钎料、

Ti 基钎料及其他钎料等。通过调节钎料成分可有效

地控制连接界面的反应产物及接头处的力学性能。

研 究 表 明 ，Ti2AlNb 合 金 与 高 温 合 金 GH99［121］，

GH4169［122］钎焊焊接头剪切强度分别达到 216 MPa
和 376 MPa。

摩擦焊是一种固态焊接方法，其原理是焊缝在

摩擦热的作用下形成热塑性金属，随后发生局部变

形和动态再结晶而结合在一起。其焊后不仅不会使

晶粒粗化长大反而细化焊接头晶粒，因而可以使焊

接头具备优异的力学性能。摩擦焊成为制造、维护

航空发动机整体叶盘的核心技术。Bu 等［123］改进摩

擦焊转速后，Ti2AlNb 焊接头室温强度和塑性达到与

母材基本相当的程度。 Guo 等［124］用线性摩擦焊制

备 Ti2AlNb/Ti60 焊 接 头 其 强 度 已 超 过 Ti60 母 材

强度。

综上，Ti2AlNb 合金焊接主要围绕接头组织演变

与力学性能的关系展开，摩擦焊和扩散焊工艺在一定

条件下可获得无缺陷优质焊接接头，其他焊接方式在

熔合区易出现高温热裂纹和组织粗化等缺陷，会导致

接头质量下降。Ti2AlNb 合金与多种钛合金、高温合

金异种材料焊接研究已开展，其焊接头强度部分可达

母材强度水平。

3　减重分析

一般认为，合金减重效果可简单通过比强度的比

较来初步预估。对《中国航空材料手册》第 2 卷［125］中

GH4169 合金性能（表 3）和 Ti2AlNb 合金实测最低值

（表 4）进行对比，以 600 ℃为例进行估算，Ti2AlNb 较

GH4169 可实现零件减重 35. 3%。此外，笔者以某发

动机高压压气机第三级转子为对象，对 GH4169 和

Ti2AlNb 合金转子进行工程优化设计和有限元计算，

获得了相似的应力分布规律（图 7（a），（b））、几何差异

微小的轮盘轮廓（图 7（c））和相近的强度储备系数

（表 5）。对最终设计结果的质量分析表明，Ti2AlNb 可

在 GH4169 基础上实现转子零件减重 37. 3%，该值高

于两种合金在相应温度下的比强度对比值。这是两

方面原因导致的，一是因为叶片自身的减重仅与其密

度有关而无关比强度，另外一个原因则在于高密度叶

片需要更重的盘体来承载。转子的叶片、轮缘、辐板

以及盘心之间存在很强的相关牵连关系。对于静子

零件，以机匣为例，一般认为其减重比例为密度的对

比值（35. 3%）。从本文分析结果来看，高比强度材料

用于转子件可获得更佳的减重收益。对于发动机整

机而言，若采用 Ti2AlNb 合金全面替代相应服役温度

区间的镍基高温合金，将获得非常可观的减重收益。

航空发动机零件设计时，一般采用两类材料性

能，第一类性能主要用于计算静强度，包括强度、刚

度、最高使用温度以及塑性等参数；第二类性能则用

来评定零件寿命，包括疲劳、裂纹扩展、蠕变等。对新

材料来说，有大量的第一类性能，而第二类性能需要

长期积累才能充分加以表征。上述分析仅考虑了静

表 2　Ti2AlNb合金各焊接方法比较［107］

Table 2　Comparison of various welding methods for Ti2AlNb alloy［107］

Welding method
Electron-beam/
laser welding
Diffusion welding

Braze welding

Friction welding

Advantage
High efficiency and automated welding

Reliable，high-quality welding with virtually no 
melting required
Lower pressures and shorter holding times than 
diffusion welding make it more economical
High efficiency and low energy consumption

Disadvantage
Easy to keep a total B2 phase in the weld zone and need post-weld heat 
treatment
Welding parameters need to be carefully controlled to obtain a suitable 
phase composition
Long welding time， difficult to choose brazing material， easy to precipitate 
new intermetallic compounds in the weld zone
Shape of the weldment is restricted and softened B2-phase precipitates in 
the weld zone

37



材料工程 2025 年  1 月

强度准则，对于 Ti2AlNb 合金而言，其第二类性能尤其

是断裂性能可能是短板，因此在实际设计时可能会出

现转子关键部位需要增加材料导致增重的情况。作

为航空发动机关键结构件，本文虽然无法全面分析其

实际服役时的性能指标，但对于初步设计阶段的性能

要求是满足的，具备借鉴和参考意义。

图 7　压气机转子设计和模拟

（a）GH4169 等效应力云图；（b）Ti2AlNb 等效应力云图；（c）GH4169 和 Ti2AlNb 盘体结构对比（蓝色为 GH4169，红色为 Ti2AlNb）
Fig. 7　Compressor rotor design and simulation

（a）equivalent stress nephogram of HG4169；（b）equivalent stress nephogram of Ti2AlNb；
（c）comparison of disk structure （blue is GH4169，red is Ti2AlNb）

表 4　Ti2AlNb材料性能参数

Table 4　Performance parameters of Ti2AlNb material

Temperature/℃

20
100
200
300
400
500
600
700

Elastic module/GPa

125
124
122
119
118
116
114
112

Poisson’s
 ratio
0. 34
0. 34
0. 34
0. 34
0. 34
0. 35
0. 35
0. 35

Linear expansion coefficient/
（10-6 ℃-1）

8. 3
9. 28
9. 78

10. 2
10. 3
10. 5
10. 6

Density/（g·cm-3）

5. 3

Yield strength/MPa

940

850

800
770
750
600

Tensile strength/MPa

1060

980

920
900
870
754

表 3　GH4169材料性能参数

Table 3　Performance parameters of GH4169

Temperature/℃

20
100
200
300
400
500
600
700

Elastic module/GPa

204
201
193
187

175
168
160

Poisson’s
 ratio

0. 30
0. 30
0. 30
0. 30
0. 31
0. 32
0. 32
0. 33

Linear expansion 
coefficient/（10-6 ℃-1）

11. 8
13
13. 5
14. 1
14. 4
14. 8
15. 4

Density/（g·cm-3）

8. 24

Yield strength/MPa

1220

1070

1050
1030

885

Tensile strength/MPa

1440

1310

1260
1240

970
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4　结束语

Ti2AlNb 合金比传统钛合金具有更好的高温性

能，在延展性、断裂韧度等关键指标方面也比 γ-TiAl
合金显著改善，具备用于复杂、大推力发动机关键构

件的潜力。进入工程应用之前，研究人员对其金属间

化合物的属性和特点给予了足够关注。从公开报道

的研究和笔者参与的研究来看，其高温力学性能优

异，其在断裂韧度、加工性能、阻燃性能等方面也未表

现出明显的不足，该合金用于航空发动机具有可行

性。然而，实现 Ti2AlNb 合金在航空发动机上的最终

应用，仍存在材料性能分散度较大、损伤容限性能有

待持续提高、合金制备成本较高、验证尚不充分等不

足需进一步改善，建议在如下方面开展深入的工程化

研究：

（1）丰富材料性能数据库，控制工艺过程和参数，

降低材料性能分散度。

（2）提升金属间化合物构件的损伤容限设计能

力，减少易造成应力集中和加工过程缺陷的结构特

征，加强疲劳和断裂性能研究。

（3）针对特定应用需求，继续从成分、工艺等方面

优化强度、塑性、韧性的匹配，满足应用需求。

（4）通过粉末成型、纤维增强等手段，不断增效

降本。

（5）考虑新材料应用的不确定性风险，对于有人

机类发动机，建议首先在新型号的机匣等静子类零件

上应用验证；对于无人机类发动机，则可同时应用于

静子件和转动件，按照先静子件后转动件、先无人机

后有人机的策略，稳步推进合金在新一代航空发动机

中的应用。
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高温红外隐身材料研究进展
Research progress in high-temperature 
infrared stealth materials
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摘要：航空发动机热端部位的红外辐射容易被红外探测器所探测，不利于飞行器在复杂的监测环境下服役。如何降低航

空发动机高温部位的红外辐射特征，提高航空发动机的高温红外隐身性能是目前亟须解决的难题。本文介绍了在高温

环境中具有应用前景的金属类红外隐身材料、无机非金属类红外隐身材料和结构类红外隐身材料的红外隐身机理和研

究状况，并指出了高温红外隐身材料的未来发展趋势，包括需要进一步研究高温红外隐身材料的失效机理、与控温方式

相结合以满足更高温度的隐身需求和有必要发展综合隐身性能来满足飞行器在复杂环境下的隐身能力。

关键词：红外隐身；高温；低红外发射率；红外探测

doi： 10. 11868/j. issn. 1001-4381. 2024. 000119
中图分类号： TB35  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2025）01-0045-10

Abstract：Infrared radiation at the hot-section of the aero engine is easily detected by infrared detectors， 
which is not conducive to aircraft service in a complex monitoring environment.  How to reduce the infrared 
radiation characteristics of high-temperature parts of aero engine and improve the high-temperature infrared 
stealth performance of the aero engine is a difficult problem that needs to be solved.  This paper discusses 
the infrared stealth mechanisms and research status of metal-based， inorganic non-metallic， and structural 
infrared stealth materials with potential applications in high-temperature environments.  It also highlights 
the future development trends for high-temperature infrared stealth materials， including the need for further 
investigation into the failure mechanisms of these materials， the integration of temperature control methods 
to meet higher-temperature stealth requirements， and the necessity to develop comprehensive stealth 
performance to ensure the capability of aircraft to remain stealthy in complex environments.
Key words：infrared stealth；high temperature；low infrared emissivity；infrared detection

随着红外技术的发展，红外探测技术已经成为侦

查军事目标的重要手段之一，在军事领域中占有举足

轻重的地位。早在 20 世纪，以物体红外辐射为目标进

行军事打击的红外制导导弹已在战场上得以应用。

在现代战争中，红外探测技术越来越精确，以目标红

外源制导打击的新式武器越来越先进，飞行器面临着

发现即被击落的风险，因此如何在严密的监测环境下

降低飞行器被探测到的可能性，提高其在复杂环境中

的生存能力成为目前飞行器的一个研究重点［1-4］。根

据斯蒂芬-玻尔兹曼定律：E=εσT 4（E 为温度 T 下的红

外辐射度，ε 为温度 T 下的红外发射率，σ 为斯蒂芬-玻

尔兹曼常数）［5］，可从以下两种方式降低物体的红外辐

射度：（1）降低物体的表面发射率；（2）降低物体的表

面温度。虽然温度的降低可以实现物体的红外辐射

度的减小，但是随着飞行器飞行速度的加快，航空发

动机的推重比随之增加，导致发动机尾喷管的温度超

引用格式：郭锦程，任素娥，陈彦飞 . 高温红外隐身材料研究进展［J］. 材料工程，2025，53（1）：45-54.
GUO Jincheng，REN Sue，CHEN Yanfei. Research progress in high-temperature infrared stealth materials［J］. Journal of 
Materials Engineering，2025，53（1）：45-54.
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过 800 ℃，通过控温来降低红外辐射度具有一定难

度［6］。因此，一般采用遮挡、掩盖航空发动机的高温部

位或表面涂覆低红外发射率材料的方法来有效降低

航空发动机高温部位的红外辐射度，减小与背景辐射

度的差异来实现红外隐身［7］。物体表面的红外发射率

遵循哈根-鲁本斯关系 εem ( λem )= 4 ( πC 0 ε0

λ em σ ) 1/2

（εem 为波

长 λ em 的红外发射率，C 0 为真空中的光速，ε0 为真空介

电常数，σ 为电导率）［8］，由此可知，材料的电导率越高，

其表面发射率越低。红外电磁波只与物体表面百微

米深度的载流子发生作用，因此可认为红外辐射是物

体表面性质。针对以上特性，在物体表面涂覆低红外

发射率涂层能够有效降低红外辐射度。同时，涂层具

有制备工艺简单、对基体形状大小选择性低和基体质

量增加不明显等优点，被学者们所青睐［9-11］。此外，红

外电磁波在大气中传播时，会被水、二氧化碳等分子

吸收，因此只有特定的波段才能被利用，例如 0. 7~
2. 5，3~5，8~14 μm 波 段 ，这 些 波 段 称 为 大 气 窗

口［12］。与常温环境不同，在高温环境下，由于维恩位

移定律红外辐射波段逐渐向低波段移动［13］，温度超

过 800 ℃后，3~5 μm 波段将成为主要的红外辐射波

段。并且涂层黏结剂的使用寿命及其红外发射率都

会受到高温的影响，因此，高温下不失效且保持低红

外发射率是涂层材料获得高温低红外辐射特性的关

键。为达到此目标，学者们对高温红外隐身材料开展

了大量研究。本文对金属类、无机非金属类和结构类

红外隐身材料的研究状况和红外隐身机理进行介绍，

并对高温红外隐身材料未来的发展趋势进行了展望。

1　金属类红外隐身材料

红外不透明物体的红外发射率由 ε=α=1-R 计

算，其中 R，α 分别为目标物体的反射率和吸收率，表

明红外不透明物体的红外发射率与红外反射率成反

比。金属材料虽然没有禁带，但有连续分布的能级，由

于金属原子之间的弱相互作用导致电子在能级间可以

自由移动，同时对红外光有强烈反射作用（图 1［14］），

因此金属拥有极低的红外发射率［14］。金属也是最早

被人们所发现并用于红外隐身的材料［14-16］。在高温环

境下，金属材料表面会发生氧化和腐蚀现象，致使红

外发射率增加，进而丧失红外隐身的功能。因此，如

何避免金属在高温下氧化和腐蚀是目前金属材料在

高温隐身领域应用的一个关键问题。目前，用于高温

红外隐身的金属材料包括 Au，Al，Ni，Ag，Cu，Pt等，在

应用过程中通常采用涂层或薄膜形式。

1. 1　金属涂层类

金属涂层类红外隐身材料通常以金属颗粒为填

料，无机（如玻璃）或有机聚合物为黏结剂，通过二者

混合的方式制备而成，其发射率主要受金属颗粒的

类型、含量、形状、尺寸、悬浮率和黏结相的影响。

据文献报道［17］，当金属填料的粒径在 325~800 目

时，涂层的红外发射率随颗粒尺寸的减小而逐渐增

大；当填料粒径为 800~1000 目时，由于 Mie 散射作

用 ，红 外 发 射 率 随 颗 粒 尺 寸 的 增 大 而 增 大 ；而 在

1000~1500 目时，由于受到瑞利散射作用，粒径的增

大导致散射作用增加，红外发射率减小。填料的形状

对红外发射率的影响大小由高到低依次为：球状>棒

状>片状［18］。填料的悬浮率也是决定涂层发射率的

关键因素［19］。通常，随着悬浮率的提高，更多的填料

悬浮在涂层表面，有利于红外光的反射，从而降低发

射率。黏结相一般采用高红外透过率的黏结剂，以避

免黏结剂的红外吸收增加涂层的红外发射率。黏结

剂通常选用玻璃基黏结剂或树脂基黏结剂。李俊生

等［20］在航空航天用 K424 合金板/不锈钢基底上制备

出一种耐高温低红外发射率复合涂层，该涂层由外向

内依次为 MgO 保护层、以 Au 为填料的 ZnO-Al2O3-

SiO2 微晶玻璃基低红外发射率层、ZnO-Al2O3-SiO2 扩

散阻隔层，该涂层可在 700 ℃高温下连续使用 120 h 以

上，且最大发射率不超过 0. 2。考虑到航空发动机的

使用环境高达 1000 ℃，刘海韬等［21］对提高金属涂层使

用温度和降低红外发射率开展了研究工作，他们在金

属基底上利用等离子喷涂工艺制备了 NiCrAlY 黏结

层 ，随 后 在 黏 结 层 上 制 备 了 ZrO2 过 渡 层 ，最 后 以

AgPd 合金为填料，以 ZrO2-Al2O3-SiO2 系玻璃为黏结

剂，通过丝网印刷法制备出低红外发射率功能层。

该涂层的表面粗糙度小于 2. 0 μm，结合强度超过

10 MPa，耐受温度在 1000 ℃以上，且特定波段的平均

红外发射率小于 0. 3。该团队还突破了传统红外隐

身和雷达隐身难以兼容的难题，表面用 Pt 为填料，

Bi2O3-B2O3-Al2O3-SiO2 系玻璃为黏结剂，采用丝网印

刷工艺制备了低红外发射率涂层，随后在贴片电阻型

图 1　金属材料对红外光反射示意图［14］

Fig. 1　Diagram of reflection of metallic 
materials to infrared light［14］
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高温周期结构层与低红外发射率层中间制备了 8YSZ
陶瓷隔离层，Al2O3-Ni 系吸波层和 CoCrAlY 金属黏

结层依次被放置在隔离层的下层，涂层厚度仅为

0. 95 mm。对涂层室温和高温的微波反射率进行测

试，结果表明，在室温条件下，9~18 GHz 波段的反射

率低于-4 dB，900 ℃测试条件下，9. 2~18 GHz 波段

的 反 射 率 低 于 -4 dB，红 外 发 射 率（3~5 μm）为

0. 32，表明涂层具有优异的雷达、红外兼容隐身功

能［22］。对玻璃基黏结剂红外隐身涂层进行汇总，如

表 1 所示［20-22］。

与以无机物（玻璃类物质）作为黏结剂的涂层材

料相比，以有机聚合物树脂作为黏结剂的涂层具有低

红外吸收的特性，并伴有高的透过性。这类有机聚合

物树脂通常有三元乙丙橡胶、环氧树脂、聚乙烯、有机

硅和聚氨酯等［23-25］。树脂基涂层也主要是由黏结剂和

填料组成的，其红外发射率和耐温性主要取决于黏结

剂和填料的特性。由于有机聚合物主要由 C，O 等元

素组成，与无机物相比，其耐温性较差、长期使用温度

不超过 400 ℃、短期温度不超过 600 ℃。李叶等［26］以

Al 粉为填料，三元乙丙橡胶为黏结剂，采用喷涂法制

备了低红外发射率涂层，该涂层可以在 200 ℃下使用，

且有低的红外发射率特性。当使用温度超过 300 ℃，

涂层内部开始出现损坏，当温度高于 400 ℃，红外发射

率陡增，此时涂层丧失红外隐身性能。南京航空航天

大学 Xu 等对 Al/环氧硅氧烷［27］，Cu/聚氨酯［28］，Al/有
机硅复合涂层［29］进行了研究。他们发现，以聚氨酯与

Cu 粉为黏结剂和填料制备的涂层在 8~14 μm 波段的

红外发射率最小为 0. 1，该涂层的红外发射率与温度

呈“U”型关系，发射率的最小值出现在 380 K 左右。

随着 Cu 粉含量和涂层厚度的增加，发射率显著降低。

当采用耐高温的有机硅树脂为黏结相，填料 Al粉的质

量分数为 30% 左右时，3~5 μm 波段红外发射率低于

0. 2。而当 Al 粉质量分数为 40%，以环氧硅氧烷作为

黏结剂时，得到的涂层在 8~14 μm 波段的最低红外发

射率为 0. 15。当使用温度在 500 ℃以下时，复合涂层

的发射率基本保持在一个较低的水平，且涂层具有较

高的热稳定性和良好的抗热震性。

1. 2　金属薄膜类

与金属涂层类相似，金属薄膜类也是一类常见的

红外隐身材料，其主要是通过磁控溅射、物化沉积等

工艺制备而成。金属薄膜的高温红外发射率主要受

表面粗糙度、金属的导电率及使用温度等因素的影

响。常用的金属薄膜材料有 Au，Pt，Pd 和 Rh，具有耐

高温、抗氧化等特点。美国 MF 公司在 800 ℃的条件

下对 Ni基底表面沉积的 Au 膜的红外发射率进行了测

试，结果表明，随着热处理时间的增加，红外发射率显

著提高，退火 20 h 发射率由 0. 05 提升到 0. 18。西北工

业大学 Huang 等［30］在 Ni 合金表面沉积 Pt 层，600 ℃退

火后，Pt 薄膜的晶粒尺寸随退火时间的增加而增大，

直流电阻率降低，薄膜的红外发射率随着退火时间的

增加而逐渐降低。当退火时间达到 150 h 时，3~14 μm
波段的平均红外发射率为 0. 1 左右，且 Ni 基合金上的  
Pt薄膜在 600 ℃下表现出良好的抗氧化性。而通过磁

控溅射在 Ni基合金表面制备的金属 Au 层经过高温处

理后［31］，基底 Ni 合金中的元素向 Au 膜发生扩散和氧

化，致使 3~14 μm 红外发射率显著增加，使其失去了

红外隐身特性。为了防止金属基板元素向 Au 低发射

率层扩散，在 Au 与合金基体之间制备了 200 nm 厚的

Ni 膜作为扩散阻挡层来提高 Au 膜在高温下的耐久

性［32］。复合薄膜在 600 ℃的高温环境中处理 200 h 后，

红外发射率依旧可以维持在 0. 1 以下，但温度升至

700 ℃时，涂层红外发射率陡增至 0. 6。金属薄膜虽然

具有优异的低红外发射率效果，在中温环境中具有一

定的稳定性，但是其对基体有一定的选择性，同时存

表 1　玻璃基黏合剂红外隐身涂层汇总

Table 1　Summary of infrared stealth coating for glass-based adhesives

Sample

K424 alloy substrate/ZnO-Al2O3-SiO2 diffusion barrier layer /Au-ZnO-
Al2O3-SiO2 low infrared emissivity layer/MgO protection layer
Metal substrate/NiCrAlY bonding layer/ZrO2 transition layer/AgPd alloy-
ZrO2-Al2O3-SiO2 low infrared emissivity layer

Metal substrate/CoCrAlY metal bonding layer/Al2O3-Ni-based ceramic 
absorbing layer/Bi2O3-SiO2-B2O3-MoSi2 patch resistance-type high-
temperature periodic structure layer/8YSZ ceramic isolation layer/Bi2O3-

B2O3-Al2O3-SiO2-Pt infrared low emissivity frequency-selective surface layer

Method

Brushing method；magnetron 
sputtering method
Atmospheric plasma spraying
 method；screen printing 
method
Atmospheric plasma spraying 
method；screen printing 
method

Temperature/℃

700

1000

900

Infrared
emissivity
<0. 2

<0. 3

0. 32

Reference

［20］

［21］

［22］
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在粘接不牢固、薄膜容易起泡和脱落等问题，阻碍了

其广泛应用。除此之外，薄膜长期在高温环境下工作

会导致元素的扩散，减少薄膜的使用寿命，耐久性

变差。

2　无机非金属类红外隐身材料

金属类红外隐身材料虽然有较低的红外发射率，

但是面临着高温抗氧化性弱和抗腐蚀性差等严峻挑

战。如何使红外隐身材料兼有低红外发射率、抗氧化

性、抗腐蚀性等优异特性一直是红外隐身领域面临的

关键性技术难题。与金属类材料相比，无机非金属材

料通常具有良好的耐高温、低红外发射率、抗腐蚀特

性，是目前红外隐身领域被重点关注的一类材料。根

据有、无氧元素，可将无机非金属类红外隐身材料分

为无机氧化物类和无机非氧化物类材料。

2. 1　无机氧化物类

图 2 为无机氧化物类材料电子跃迁示意图和典型

半导体材料红外吸收光谱图［33］。与金属类材料不同，

无机氧化类材料可以在高温环境中长时间使用，不用

担心被氧化的问题。作为半导体材料的一种，通常无

机氧化物的导带和价带被禁带分开，无机氧化物类材

料进行掺杂后，在其禁带中引入杂质能级，降低价带

的电子向导带跃迁的能量（图 2（a）），增加导带的电子

数量，从而增大红外的反射率，降低红外发射率。常

温下电子跃迁需要的能量高、迁移速率低，因此导电

性比较差，发射率较高。随着温度的升高，电子受热

获得能量，迁移率增大，使得导带中的电子数量显著

增加，电导率增大，所以无机氧化类材料的红外发射

率也随着温度的升高而逐渐降低［34-36］。除此以外，如

图 2（b）所示［33］，在红外波段，自由载流子（电子）吸收、

杂质吸收等都会对材料的红外发射率造成影响，因此

可以通过掺杂调控载流子（电子）的密度和迁移速率，

使无机氧化物类材料具有较低的红外发射率。目前

无机氧化物类红外隐身材料按照体系划分，可以分为

MxOy类和 ABO3类。

2. 1. 1　MxOy类

MxOy类主要包括 CeO2，ZrO2，ZnO 和 In2O3等无机

氧化物。其中，CeO2具有高熔点、低热导率、优异的高

温电导率等优点，因此在高温红外隐身领域具有一定

的应用潜力［37］。Zhao 等［38］通过共沉淀法制备了一系

列 Y3+，Ca2+共掺杂 CeO2材料，其中 Ce0. 8Y0. 15Ca0. 05O2-δ

样品在 600 ℃下的电导率最高，此时红外发射率最低

为 0. 241。Bu 等［39］采用单掺杂策略，20%Y3+（摩尔分

数，下同）掺杂 CeO2获得了低红外发射率效果，发射率

为 0. 21。针对 CeO2 本身，蒋勇等［40］对热处理的 CeO2

进行研究发现，红外发射率的降低不仅与热处理后粉

体的结晶程度相关，还与晶粒尺寸的增加以及微观形

貌有关。Zhou 等［41］对热处理后具有不同氧空位浓度

的 CeO2 红外发射率进行了表征，实验结果表明，随着

热处理温度的升高，氧空位浓度增加，发射率降低。

通过第一性原理计算给出的原因是，CeO2的红外反射

率和费米能级附近的能态密度峰面积随着氧空位浓

度的增加而增大，从而增加了自由载流子浓度，红外

发射率因此而降低。

氧 化 钇 掺 杂 氧 化 锆（yttria-stabilized zirconia， 
YSZ）因具有低热导率以及与金属基底相近的热膨胀

系数，在高温红外隐身涂层方面具有很大优势［42-43］。

YSZ 的电导率随温度的升高而逐渐增加，在高温下具

有优异的电导率，对红外电磁波有较强的反射作用，

在 3~5 μm 波段能够显著降低红外发射率，因此 YSZ
也是目前红外隐身材料的研究热点之一。 Campo

图 2　无机氧化物类材料电子跃迁示意图（a）和典型半导体材料红外吸收光谱图（b）［33］

Fig. 2　Schematic diagram of electronic transition of inorganic oxide materials（a） and infrared absorption 
spectra of typical semiconductor materials（b）［33］
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等［44］利用等离子喷涂法制备了 YSZ 涂层，并建立了涂

层中孔隙率与红外辐射的关系模型。该模型认为，孔

隙率的大小可以作为调控参数，当涂层具有半透明的

特征且不显著散射红外辐射时，其辐射特性具有周期

性的干涉振荡，并且在理论计算上得到了验证。国内

学者针对 YSZ 在红外隐身领域的应用也开展了相关

研究，电子科技大学殷举航［45］采用等离子物理气相沉

积（plasma spray-physical vapor deposition， PS-PVD）

制备的涂层具有羽毛柱状沟壑，增加了对红外光的吸

收，红外发射率较高。当热处理温度从室温升高至

1200 ℃时，涂层的电导率增加，羽毛柱状晶间隙缩小，

红外吸收减小，涂层的发射率从 0. 73 降至 0. 58。当采

用 大 气 等 离 子 喷 涂（atmospheric plasma spraying， 
APS）制备涂层时，涂层中存在的圆形孔洞会与红外

辐射发生散射效应，增大涂层的反射率，降低发射率，

使得红外发射率低于 PS-PVD 制备的涂层。南京航

空航天大学王慧慧等［46］研究了 ZnO，Al2O3及 MoO3单

掺杂 YSZ 粉体在 3~5 μm 波段的发射率，结果表明，掺

杂 Al2O3 后粉体的发射率整体上升，而掺杂 ZnO 及

MoO3后的 8YSZ粉体发射率整体降低，单相掺杂 5% 的

MoO3效果最好，600 ℃下发射率最低为 0. 249。
除上述氧化物具有低的红外发射率外，SnO2掺杂

In2O3（indium tin oxide ， ITO）也具有低的电阻率，可

以在高温环境中稳定使用，因此 ITO 也成为学者们研

究的一个重点。王自荣等［47］，Sun 等［48］研究了 ITO 涂

层的高温发射率，在 700 ℃及以下温度热处理后，样品

表 面 完 整 ，ITO 涂 层 仍 然 具 有 低 红 外 发 射 率 。 在

800 ℃热处理 150 h 后，试样表面出现少量细小裂纹

及杂相，样品 8~14 μm 波段红外发射率迅速增加

到 0. 59。
ZnO 也是一类优异的红外隐身材料。这是因为

其晶格中同时存在 Zn 离子间隙和氧空位，因此具有本

征半导体导电特性。同时，由于优异的耐热性以及化

学稳定性，使其成为性能优异的高温红外隐身候选材

料之一。Guo 等［49］研究了不同形状的 ZnO 粉体对高

温红外发射率的影响，他们分别合成了针状、铅笔状、

花状和扁平状等多种形态的 ZnO 粉体，并且考察了其

在 3~5 μm 波段的高温红外发射率。研究表明，从室

温至 800 ℃，由于颗粒之间接触面积的不同，扁平状

ZnO 的红外发射率最低，花状 ZnO 的红外发射率最

高，铅笔状和针状的 ZnO 红外发射率介于二者之间。

此外，该团队还研究了 Ce 掺杂 ZnO 的高温红外发射

率［50］，Ce 掺杂 ZnO 粉体在同一温度下的红外发射率随

Ce 掺杂浓度的提高先降低后升高，当 Ce 为 3% 时，

500 ℃下 Ce 掺杂 ZnO 粉体在整个测试温度范围内的

红外发射率最低达 0. 329。
2. 1. 2　ABO3类

尽管 MxOy 类氧化物在 3~5 μm 波段具有低红外

发射率的性能，但是在 8~14 μm 波段存在发射率较

高、隐身效果差等问题。ABO3 钙钛矿型氧化物具有

高度晶格对称性，在 8~14 μm 波段的红外隐身具有优

势，并且通过元素掺杂可以调控 ABO3 的电阻率和能

带结构，满足双波段低红外发射率的要求，为其在高

温隐身领域的应用提供了可能。Li 等［51］采用溶胶凝

胶法制备了 Al3+掺杂 SrZrO3材料，通过理论计算与实

验揭示了能态密度与红外发射率之间的关系。结果

表明，费米能级附近能态密度越高，载流子更易跃迁

到导带中增加导电性，红外发射率越低。Al3+掺杂浓

度为 14% 时，材料在 590 ℃下 3~5 μm 波段红外发射

率 为 0. 256，550 ℃ 下 8~14 μm 波 段 红 外 发 射 率 为

0. 383。同样具有 ABO3 结构的 LaMnO3 由于较高的

掺杂容忍度和独特的电子输运性质也成为学者们的

一个研究热点。 Shen 等［52］考察了 K+ ，Na+ 掺杂对

LaMnO3 材料高温红外发射率的影响。由于体系中

的不成对电子浓度减小，自发极化增强了偶极矩的

振动，K+ ，Na+ 掺杂样品在 8~14 μm 波段出现了新

的红外吸收峰，因此红外发射率较高。刘嘉玮等［53］

测试了 Ba2+ 掺杂 LaMnO3 材料的红外发射率，结果

表明，当 Ba 掺杂量为 30% 时，La1-xBaxMnO3 材料获

得了最低的红外发射率，与材料的电导率规律保持一

致，3~5 μm 和 8~14 μm 波段发射率分别为 0. 776 和

0. 818。
2. 2　无机非氧化物类

与无机氧化物类材料相比，无机非氧化物类材料

是一类不含氧元素的化合物，也是一类常见的红外隐

身材料。其主要包括碳化物、氮化物、硼化物等。这

类化合物通常具有高熔点、高电导率和优异的化学稳

定性，在高温红外隐身领域具有一定的应用潜力。

ZrB2 是一种具有类金属导电性的无机非氧化物类材

料，由于 B 原子中未参加杂化的 p 电子之间以离域大 π
键结合，Zr 原子轨道存在未成键的 d 轨道电子，因此

ZrB2中含有大量可自由移动的电子［54-57］。张敏［58］通过

计算得出，在 ZrB2 的能带结构中部分导带与价带重

叠，费米能级处具有电子态密度，证实了 ZrB2 具有类

金属性质。同时，ZrB2具有高熔点的特性，这有利于在

极端环境中使用。Zhang 等［59］使用磁控溅射法制备了

ZrB2 薄膜，在真空环境下 1000 ℃退火 10 h 后，薄膜具

有较高的热稳定性和低红外发射率  （3~5 μm 时为

0. 05，8~14 μm 时为 0. 01）。此外，随着退火温度的升

高和退火时间的延长，薄膜致密化程度增加，晶粒长
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大，电阻率和红外发射率降低。

MXene 是由过渡金属碳化物、氮化物和碳氮化物

组成、由 MAX 相处理得到的二维材料。MAX 相的具

体分子式为 Mn+1AXn（n=1，2，3），其中 M 为前几族的

过渡金属，A 为主族元素，X 为 C 和/或 N 元素，通过刻

蚀作用将 A 从 MAX 相中移除，就可形成 MXene 二维

结构。这种独特的结构为电子提供了运输导电通道，

因此 MXene 在电导率方面表现出色，对降低红外发射

率有积极效果。Li 等［60］制备了一种超薄 MXene 薄膜

（低至 1 μm），该薄膜的红外发射率仅为 0. 19，与不锈

钢相当，远低于石墨烯等其他二维纳米材料。此外，

该薄膜具有优异的耐高低温性能和防火稳定性，在

−10~500 ℃内可以稳定使用。

3　结构类红外隐身材料

由于材料本身固有属性的局限性，利用改变材料

方式来提高其在某一特定频段的隐身特性可能受到

一定制约。结构类红外隐身材料是在不改变材料固

有属性的基础上，通过改变结构的尺寸、形状、排列和

组合方式形成来实现隐身的目标。与上述基于材料

的特性调控红外电磁波性能相比，基于结构调控实现

红外隐身性能是现代红外隐身材料发展的最新成果。

其可以精准地调控红外电磁波特性，例如在 3~5 μm
和 8~14 μm 红外波段可实现超低红外发射率的红外

隐身特性，在 5~8 μm 非探测波段可实现高红外发射

率的辐射散热性能，体现了红外隐身材料由材料级到

结构级的思路转化。尽管结构类红外隐身材料可以

通过光学参数的设计具备超低的红外发射率，但是材

料存在耐温性差、氧化和导热等问题，制约着结构类

红外隐身材料在高温下的使用。此外，这类材料制备

工艺复杂，仍然停留在实验室阶段，距离实际应用还

有一定的距离。目前常见的结构类红外隐身材料主

要有光子晶体类材料和超构表面类材料。

3. 1　光子晶体类

光子晶体是具有不同介电常数的材料通过周期

性排列而形成的一类人工合成晶体材料。其在红外

隐身领域的应用主要是利用限定的光子带隙对红外

电磁波形成选择性光栅，从而实现红外波段的高反射

作用［61-64］。根据基尔霍夫定律，材料的透射率一定时，

物体的反射率越高发射率越低［65］。因此，光子晶体可

以通过筛选材料和结构设计来调控带隙，进而实现低

红外发射率特性［66］。

Zhang 等［67］在石英基底上交替沉积制备 Ge/ZnS
一维光子晶体，该材料在 3~5 μm 波段下平均发射率

不超过 0. 052。为了提高光子晶体材料的耐温性，

Zhang 等［68］进一步采用高真空电子束技术制备了 Si/
SiO2 一维光子晶体，其在 3~5 μm 波段的平均红外发

射率低至 0. 076，能够在 300 ℃以下的环境中稳定使用

（图 3）。为了使光子晶体能够在更高温度下使用，Zhu
等［69］将 Ge/ZnS 光子晶体与隔热的气凝胶搭配使用，

来实现高温下的红外隐身。该材料利用在 3~5 μm 和

8~14 μm 波段的低红外发射率特性来实现红外伪装，

利用在 5~8 μm 波段高发射率实现辐射散热。在目标

温度为 873 K 时，表面温度只有 410 K，在 623 K 下保

持 1 h 后材料的性能仍然稳定。该团队还基于表面硫

化锌单层减反层和锗/硫化锌一维光子晶体［70］，在

红外波段实现了超低的红外发射率，在 375 K 时，

3~5 μm 和 8~14 μm 的红外发射率分别为 0. 11 和

0. 12，在非红外探测窗口的红外发射率为 0. 61，该结

构在 50~300 ℃的范围内可以稳定使用。考虑到金属

薄膜在高温环境下性能不稳定等因素，Wang 等［71］采

用传输矩阵和遗传算法设计了由三种耐高温材料

（SiO2，TiO2 和 Ge）交替组成的 12 层光子晶体结构，在

两个探测窗口的红外发射率都低于 0. 25，非探测窗口

的红外发射率高于 0. 85，实现了对材料红外发射率的

有效调控。

3. 2　超构表面类

超构表面类材料是一种将亚波长量级的结构单

元通过合适方式在平面内排列而成的新型人工复合

材料。与光子晶体类材料相比，两者共同点是都有周

期性排列的微纳结构，可实现在大气窗口波段低的红

外发射率、非大气窗口波段高的红外发射率。两者不

同之处在于，光子晶体类材料是基于光子带隙对光进

行调控，而超构表面类材料则是基于电磁谐振原理，

通过表面排布超构原子阵列与红外电磁波发生相互

作用，实现对红外电磁波的调控，从而使其获得低红

外辐射效果。

图 3　光子晶体材料的红外发射率

Fig. 3　Infrared emissivity of photonic crystal materials
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依据以上原理，Lee 等［72］设计了一种 Au-ZnS-Au
三层超表面结构来调控红外发射率，通过优化结构的

性能参数，实现了在 3~5 μm 和 8~14 μm 大气窗口波

段低红外发射率，而在非大气窗口高红外发射率的特

征。该结构在 600 K 下的红外伪装能力是 Au 的 9. 6
倍，是黑体的 19. 6 倍。为进一步提高超构表面材料的

耐热性，Kim 等［73］基于金属-绝缘体-金属结构（metal-
insulator-metal， MIM），设计了一种 Ag-PI-Ag 双波段

超构表面材料用于高温红外隐身。 MIM 结构表面

6. 2 μm 处的磁极化激元共振峰用来抑制物体的长波

和中波红外信号，抑制率达 92% 以上，并且在室温到

500 ℃ 的范围内保持双波段红外信号抑制率大于

90%。为应对多波段探测的难题，Pan 等［74］设计出了

Si-GST-Au 超构表面材料，成功实现红外隐身、辐射

制冷、红外激光隐身和可见光迷彩隐身多功能一体

化，其中红外隐身方面，3~5 μm 和 8~14 μm 红外大气

窗口的辐射率分别为 0. 25 和 0. 33，5~8 μm 红外非探

测波段的辐射率为 0. 77，在实现红外隐身的同时实现

了有效散热。Zhao 等［75］设计了一种用于激光和红外

隐身的周期凹槽与不同尺寸的空腔和圆盘组成的全

金属微纳结构，该结构可将 3~5 μm 波段红外信号在

450~1000 K 范围内降低 80%，将 8~14 μm 波段的红

外信号从室温到 1000 K 的范围内降低 90%。

基于以上各类高温红外隐身材料的综述，将典型

的高温红外隐身材料进行了归纳，如图 4 所示。金属

类红外隐身材料拥有低红外发射率，满足红外隐身的

需求，但是只能在中高温下短时间使用，容易氧化且

不耐腐蚀。无机氧化物类材料在耐高温、抗氧化和耐

腐蚀方面具有优势，在 3~5 μm 波段可以实现低红外

发射率，但是其 8~14 μm 波段发射率较高，容易使目

标暴露在红外探测器下，丧失红外隐身性能。无机非

氧化物类材料只能在较低温度下使用，在高温环境中

同样存在不耐氧化、腐蚀等问题，影响红外发射率。

结构类红外隐身材料作为理想的红外隐身材料，可以

在双波段实现超低的红外发射率，但是其耐温性不

足，只能在不高于 500 ℃下使用，并且制备工艺复杂。

4　结束语

飞天巡洋，动力先行。作为飞机“心脏”的航空发

动机在航空科技的发展过程中起着关键性作用。伴

随着航空发动机向高推重比、高涵道比、高涡轮进口

温度方向发展，发动机热端部件的工作温度越来越

高，其红外隐身性能将面临巨大的挑战，研制并发展

高性能的高温红外隐身材料迫在眉睫。目前，尽管很

多学者做了大量基础性研究工作，但是高温红外隐身

材料并不能完全满足实际环境的应用需求。金属材

料虽然有较低红外发射率，但在有氧环境中易被氧

化，导致发射率升高，且发射率随温度的升高而迅速

增大，导致红外隐身功能失效；无机氧化物类材料在

高温环境中只能在单波段内满足低红外发射率的要

求；无机非氧化物体系材料在高温环境中同样面临高

温氧化而导致隐身性能失效问题；结构类红外隐身材

料虽然可以兼容多波段，但往往存在制备工艺复杂、

耐温性严重不足等问题。因此，发展可适用于高温极

端服役环境的低红外发射率材料，满足日益更新的武

器装备、航空航天飞行器的隐身性能需求，具有重要

的科学意义和军事应用价值。本文结合当前高温红

外隐身材料的研究现状，对今后的研究方向进行了总

结和展望。未来还将在以下 3 个方面继续开展工作：

（1）对耐高温红外隐身材料的失效分析还需进一步研

究。目前虽然有些低红外发射率涂层的耐温性得到

了保证，但是在复杂的高温环境下仍存在许多不可忽

视的问题，例如材料的抗热震性能、耐腐蚀性能和抗

冲击性能对隐身性能的影响。目前相关的工作开展

较少，缺乏系统化的研究结果，不利于高温红外隐身

材料的工程应用。（2）当前高温红外隐身材料研究的

重点大多集中于降低表面红外发射率，为使其在更高

温度下服役，需将降低红外发射率与控温手段相结

合，例如将辐射散热功能与低红外辐射功能耦合，可

以显著降低材料表面温度，实现更为高效的红外隐

身。（3）目前航空发动机隐身的需求越来越高，综合隐

身性能需求已经成为发展的必要趋势。例如红外隐

身与雷达隐身、激光隐身兼容等。此外，将材料的隐
图 4　各类高温红外隐身材料概况

Fig. 4　Overview of various high-temperature infrared stealth materials
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身功能与轻质、承载、防隔热功能一体化设计也是隐

身材料发展的趋势和目前学者们研究的一个热点，因

此有必要开展上述工作来提高飞行器在复杂监测环

境下的隐身能力和极端恶劣环境下的适应能力。
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第三代单晶高温合金 DD9显微
组织薄壁效应
Thin-walled effect of microstructure of third-
generation single crystal superalloy DD9

杨万鹏，李嘉荣*，刘世忠，赵金乾，王效光，

杨 亮，王 锐，陈 巧
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WANG　Xiaoguang，YANG　Liang，WANG　Rui，CHEN　Qiao
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摘要：采用光学显微镜、场发射扫描电子显微镜、电子探针仪研究第三代单晶高温合金 DD9 不同试样（双层壁超冷涡轮叶

片、复合气冷涡轮叶片、精铸薄壁试样以及圆柱试棒）的显微组织及其薄壁效应。结果表明：四种试样的显微组织均存在

差异。截面尺寸相同时，DD9 单晶涡轮叶片的铸态一次枝晶间距、γ′相尺寸及铸态与热处理态试样枝晶偏析均大于精铸

薄壁试样；完全热处理后，截面尺寸相同的单晶涡轮叶片与精铸薄壁试样的 γ′相尺寸相近。随截面尺寸减小，DD9 合金

薄壁试样铸态一次枝晶间距、铸态与热处理态 γ′相尺寸及枝晶偏析均呈减小趋势。

关键词：第三代单晶高温合金；DD9；涡轮叶片；截面尺寸；薄壁效应
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Abstract：The microstructure and thin-walled effect of different samples （double-wall ultra-cooling turbine 
blades， combined cooling turbine blades， investment casting thin-walled specimen， and round bar 
specimen） of the third-generation single crystal superalloy DD9 are investigated by optical microscope， 
field emission scanning electron microscope， and electron probe apparatus.  The results show that there are 
differences in the microstructures of the four specimens.  When the section sizes are the same， the as-cast 
primary dendrite arm spacing， the sizes of γ′ phases， and the dendrite segregation of the as-cast and heat- 
treated specimens of DD9 single crystal turbine blades are all larger than those of the investment casting 
thin-walled specimens.  After full heat treatment， the sizes of the γ′ phases of single crystal turbine blades 
with the same cross-sectional size are similar to those of investment casting thin-walled specimens.  The as-
cast primary dendrite arm spacing， the sizes of γ′ phases， and the dendrite segregation of the as-cast and 
heat-treated thin-walled specimens of DD9 alloy all decrease with the decrease of the cross-sectional size.
Key words：third-generation single crystal superalloy；DD9；turbine blade；cross-sectional size；thin-walled effect

镍基单晶高温合金具有优良的综合性能，成为目

前高性能航空发动机涡轮叶片的首选材料［1-2］。航空

发动机工作环境十分苛刻，而涡轮工作叶片作为航空

发动机的核心热端部件之一，处于高温度、高载荷、高

转速、复杂应力、燃气腐蚀等极为恶劣的工作条件下。

对于先进航空发动机而言，提高涡轮前燃气温度是提

高发动机推力的有效措施。在发动机其他参数不变

的情况下，涡轮前燃气温度每提高 50 ℃，发动机推力

可增加 7%~8%［3］。但是，只有开发能够承受更高温

度的涡轮叶片材料以及更高效的冷却技术，才能实现

引用格式：杨万鹏，李嘉荣，刘世忠，等 . 第三代单晶高温合金 DD9 显微组织薄壁效应［J］. 材料工程，2025，53（1）：55-64.
YANG Wanpeng，LI Jiarong，LIU Shizhong，et al. Thin-walled effect of microstructure of third-generation single crystal 
superalloy DD9［J］. Journal of Materials Engineering，2025，53（1）：55-64.
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涡轮前燃气温度的提高。因此，随着航空发动机的发

展，为获得更高的推/功重比，涡轮前燃气温度需要进

一步提高，这对涡轮叶片承温和承载能力提出了越来

越高的要求。

随着涡轮前进口温度的提高，单晶涡轮叶片的内

腔结构越来越复杂，涡轮叶片已发展为双层壁超冷结

构［4］。一般而言，双层壁超冷涡轮叶片内腔为多层板多

孔结构，且有多个壁内冷却通道，叶身壁厚越来越薄。

薄壁位置的力学性能直接影响航空发动机单晶涡轮叶

片的使用性能和寿命［5］，发动机设计师十分重视合金的

薄壁性能，国外航空发动机结构设计准则中提出：涡轮叶

片、机匣等高温薄壁零件设计均应考虑薄壁效应［6］。因

此，开展单晶高温合金的薄壁效应研究是非常必要的。

目前，国内外单晶高温合金薄壁效应的研究主要针

对机加薄壁试样。Seetharaman 等［7］研究发现机加薄壁

试样的截面尺寸对 PWA1484合金高温蠕变 1% 应变量

的时间无明显影响。Hüttner 等［8-9］研究发现机加试样

的壁厚由 1 mm 减小至 0. 3 mm，René N5合金 980 ℃蠕

变断裂应变、蠕变寿命降低而蠕变速率增加。有研究表

明［10-12］，DD6合金机加薄壁试样的持久寿命与标准试样

基本相当，无明显薄壁效应。余昌奎等［13］与张泽海等［14］

研究发现 DD499合金 0. 8 mm和 1. 2 mm厚度机加试样

的 760 ℃/790 MPa，1040 ℃/165 MPa 持久寿命以及

760 ℃条件下的拉伸性能差异较大，薄壁效应明显。

此外，也有少量关于单晶高温合金精密铸造薄壁

试样与叶片本体取样的研究。李剑锋等［15］研究发现

随截面尺寸由 2. 5 mm 减小至 0. 8 mm，单晶精铸薄壁

试样的一次枝晶间距减小。Yang 等［16］研究发现随着

截面尺寸由 2. 0 mm 减小至 0. 5 mm，DD6 合金精铸薄

壁试样一次枝晶间距和共晶含量均先减小后增大；他

们还采用数值模拟方法研究了几何形状和工艺参数

对定向凝固过程的影响，发现提高浇注温度或降低抽

拉速率均有助于薄壁板形试样固液界面前沿的液相

温度梯度增大、糊状区宽度减小［17］。Wahl等［18］研究了

取自 CMSX-7 合金与 CMSX-8 合金单晶涡轮叶片的

Φ1. 52 mm 圆棒试样和 0. 51 mm 厚度薄板试样的持久

性能，发现与 Φ4. 52 mm 标准试样相比，叶片取样的持

久性能未见明显下降。Liu 等［19］研究发现单晶涡轮叶

片取样的抗拉强度小于标准试样，壁厚等尺寸变化对

叶片取样的强度和疲劳寿命具有显著影响，因此，应

引入安全系数来评估单晶涡轮叶片的性能。刘维维

等［20］研究发现取自单晶涡轮叶片的 1 mm 厚度试样的

980 ℃/250 MPa，1100 ℃/130 MPa 持久性能与取自单

晶试棒的 1 mm 厚度试样的持久性能相当。对于单晶

精铸薄壁试样与叶片本体取样而言，不同合金的薄壁

效应及其影响规律存在差异，且第三代单晶高温合金

的薄壁效应鲜有报道。

为满足先进航空发动机对单晶高温合金的需求，

中国航发北京航空材料研究院开发了具有我国自主

知识产权的第三代单晶高温合金 DD9［21-22］，该合金持

久性能优于或达到国外第三代单晶高温合金 CMSX-
10，René N6 和 TMS-75 的水平，合金组织稳定，焊接

性能、工艺性能及综合性能优异，已用于制造具有复杂

结构的薄壁空心涡轮叶片。为促进 DD9合金在先进航

空发动机上的应用，本工作主要研究了取自两种 DD9
单晶涡轮叶片的薄壁试样、不同截面尺寸的精铸薄壁

试样以及圆柱试棒的显微组织薄壁效应，从而为复杂

结构 DD9单晶涡轮叶片显微组织控制提供技术支持。

1　实验材料与方法

选用纯净的原材料真空熔炼第三代单晶高温合

金 DD9 母合金［22］，随后通过螺旋选晶法采用相同的定

向凝固工艺制备 DD9 单晶双层壁超冷涡轮叶片与复

合气冷涡轮叶片、精铸薄壁试样以及直径 Φ15 mm 的

试棒。将上述铸件按照以下热处理制度进行同炉真

空热处理：固溶处理（预处理+1340 ℃/6 h/气冷）+
一级时效（1120 ℃/4 h/气冷）+二次时效（870 ℃/32 h/
气冷）。分别从 DD9 单晶双层壁超冷涡轮叶片与复合

气冷涡轮叶片本体取薄壁试样，取样位置为叶背处尾

缘中部，取样示意图见图 1（a），DD9 单晶双层壁超冷

涡轮叶片与复合气冷涡轮叶片本体薄壁试样的截面

尺寸最薄处分别约为 0. 5 mm 与 1. 0 mm。精铸薄壁

试样的取样示意图见图 1（b），其截面尺寸分别为 0. 5，
0. 75 mm 与 1. 0 mm。用于组织观察的 Φ15 mm 试棒

取样（标准试样）位置为中部的横截面。

将上述试样打磨抛光后进行侵蚀，所用侵蚀剂为

100 mL H2O+80 mL HCl+25 g CuSO4+5 mL H2SO4，

侵蚀时间为 5~10 s。采用 LEICA DM4000M 光学显

微 镜（OM）观 察 并 统 计 铸 态 一 次 枝 晶 间 距 ，利 用

SUPRA 55 场发射扫描电子显微镜（FESEM）观察 γ′
相形貌。一次枝晶间距采用单位面积枝晶个数法对

OM 下 50倍视场统计计算，如式（1）所示：

λ = 1/N 1 2 （1）
式中：λ 为一次枝晶间距，mm；N 为测得的每平方毫米

上的枝晶个数，每个试样至少采集 3 个视场，将测量的

平均值作为试样的一次枝晶间距。采用 Image-Pro 
plus 6. 0 软件测量 SEM 图中 γ′相，取平均值作为 γ′相

平均尺寸，每个试样至少统计 3 个视场，每个视场中的

γ′相个数大于 100 个。
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采用 JEOL JXA-8100 电子探针仪（EPMA）测定

不同试样的枝晶干与枝晶间元素含量，试样经过打

磨、抛光后进行检测，所选择的束斑直径为 10 μm；每

个试样测试 5 对枝晶干与枝晶间中心位置的元素含

量，取各元素的质量分数平均值作为最终含量，利用

式（2）计算各元素的偏析比：

SR=CDC/CID （2）
式中：SR 为元素偏析比；CDC 为枝晶干元素含量平均

值；CID为枝晶间元素含量平均值。

2　结果与分析

2. 1　铸态组织

图 2 为 DD9 合金两种单晶涡轮叶片取样、不同截

图 2　DD9 合金薄壁试样与标准试样铸态枝晶形貌

（a）双层壁超冷涡轮叶片；（b）复合气冷涡轮叶片；（c）0.5 mm 精铸薄壁试样；（d）0.75 mm 精铸薄壁试样；

（e）1.0 mm 精铸薄壁试样；（f）Φ15 mm 试棒

Fig. 2　Dendrite morphologies of as-cast thin-walled and standard specimens of DD9 alloy
（a）double-wall ultra-cooling turbine blades；（b）combined cooling turbine blades；（c）investment casting thin-walled specimens with 0.5 mm；

（d）investment casting thin-walled specimens with 0.75 mm；（e）investment casting thin-walled specimens with 1.0 mm；（f）Φ15 mm round bar

图 1　DD9 合金薄壁试样取样示意图

（a）涡轮叶片取样；（b）精铸薄壁试样取样

Fig. 1　Sampling schematic diagrams of thin-walled 
specimens of DD9 alloy 

（a）turbine blade sampling；（b）sampling of 
investment casting thin-walled specimens
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面尺寸的精铸薄壁试样以及 Φ15 mm 试棒的铸态枝晶

形貌。由图 2 可知，所有试样（001）面上的枝晶排列规

则，呈较规则的“十字花样”，而枝晶间区域均存在大

量的 γ-γ′共晶组织；由于所有铸件均采用螺旋选晶法

制备，因此，二次枝晶的生长方向是随机的。按照式

（1）计算得到的 DD9 合金两种单晶涡轮叶片取样、不

同截面尺寸的精铸薄壁试样以及 Φ15 mm 试棒的铸态

一次枝晶间距如图 3 所示。可以看出，DD9 单晶双层

壁超冷涡轮叶片取样与复合气冷涡轮叶片取样的一

次 枝 晶 间 距 分 别 为 339，349 μm，而 截 面 尺 寸 0. 5，
0. 75，1. 0 mm 精铸薄壁试样的一次枝晶间距分别为

283，286，295 μm，Φ15 mm 试棒的一次枝晶间距为

316 μm。一般而言，一次枝晶间距与温度梯度和生长

速率成反比［16，23］。本研究中在相同抽拉速率条件下，

随截面尺寸减小，定向凝固过程界面前沿可获得更大

的温度梯度，从而导致铸态一次枝晶间距减小；对于

不同结构但截面尺寸相同的铸件而言，定向凝固过程

的散热条件不同，凝固时界面前沿的温度梯度也不

同，使得 DD9 单晶涡轮叶片取样的一次枝晶间距大于

精铸薄壁试样。

图 4 为 DD9 合金两种单晶涡轮叶片取样、不同截

面尺寸精铸薄壁试样以及 Φ15 mm 试棒的铸态枝晶干

γ′相形貌。由图 4 可知，所有试样枝晶干的 γ′相呈现

较为规则的立方形，而 γ′相尺寸有所差异。在合金凝

固过程中，γ′相从过饱和基体 γ 相中析出；在相同取样

方式条件下，随着截面尺寸减小，DD9 合金 γ′相尺寸

呈减小趋势；双层壁超冷涡轮叶片取样（γ′相平均尺

寸约为 0. 31 μm）相比复合气冷涡轮叶片取样（γ′相平

均尺寸约为 0. 38 μm）的铸态 γ′相更为细化；截面尺寸

0. 5，0. 75，1. 0 mm 精铸薄壁试样的 γ′相平均尺寸分

别约为 0. 25，0. 27，0. 29 μm；在相同截面尺寸条件下，

DD9 合金双层壁超冷涡轮叶片取样与复合气冷涡轮

叶片取样的铸态 γ′相尺寸均大于相同截面尺寸的精

铸薄壁试样。

2. 2　热处理态组织

图 5 为 DD9 合金两种单晶涡轮叶片取样、不同截

面尺寸的精铸薄壁试样以及 Φ15 mm 试棒热处理态的

枝晶形貌。单晶高温合金凝固过程的溶质再分配会

导致合金元素在枝晶干和枝晶间的不均匀分布，当枝

晶间的液相成分具备 γ-γ′共晶成分时，随温度下降会

析出 γ-γ′共晶。与图 2 中的铸态枝晶形貌相比，经完

全热处理后枝晶花样变得不明显；铸态枝晶间的 γ-γ′

共晶组织几乎完全消除，仅在个别试样中能发现极少

量的残余共晶，经统计分析所有试样中残余共晶含量

均低于 0. 1%；上述结果表明完全热处理后合金均匀

化良好。

图 6 为 DD9 合金两种单晶涡轮叶片取样、不同截

面尺寸的精铸薄壁试样以及 Φ15 mm 试棒完全热处理

后枝晶干 γ′相形貌。可以看出，经完全热处理后，枝

晶干 γ′相立方化程度相对铸态明显提高，γ′相立方化

程度良好且尺寸较均匀。图 7 为不同试样铸态与完全

热处理态枝晶干 γ′相平均尺寸。由图 7 可见，与铸态

规律一致，在相同取样方式条件下，随着截面尺寸减

小，DD9 合金完全热处理态 γ′相尺寸呈减小趋势；双

层壁超冷涡轮叶片取样（γ′相平均尺寸约为 0. 28 μm）相

比复合气冷涡轮叶片取样（γ′相平均尺寸约为 0. 32 μm）

的完全热处理态 γ′相更为细化；截面尺寸 0. 5，0. 75，
1. 0 mm 精 铸 薄 壁 试 样 的 γ′相 平 均 尺 寸 分 别 约 为

0. 29，0. 30，0. 34 μm；在相同截面尺寸条件下，DD9 合

金双层壁超冷涡轮叶片取样和复合气冷涡轮叶片取样

的完全热处理态 γ′相尺寸与精铸薄壁试样接近。

2. 3　枝晶偏析

表 1 为 DD9 合金两种单晶涡轮叶片取样、精铸薄

壁试样和 Φ15 mm 试棒的铸态枝晶干与枝晶间主要元

素的含量与偏析比，图 8 为不同试样铸态偏析情况对

比。可以看出，在所有试样中，Re，W，Co 元素明显偏

析于枝晶干且偏析程度 Re>W>Co，而 Al，Ta，Nb 元

素主要偏析于枝晶间且偏析程度 Nb>Ta>Al。对比

不同试样可以发现，两种单晶涡轮叶片取样的 Re，W
元素偏析比显著高于其他试样，而精铸薄壁试样的

Re，W 元素偏析情况与 Φ15 mm 试棒接近。

表 2 为 DD9 合金两种单晶涡轮叶片取样、精铸薄

壁试样和 Φ15 mm 试棒的热处理态枝晶干与枝晶间主

图 3　DD9 合金薄壁试样与标准试样铸态一次枝晶间距

Fig. 3　Primary dendritic arm spacing of as-cast thin-walled 
and standard specimens of DD9 alloy
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要元素的含量与偏析比，图 9 为不同试样热处理态偏

析情况对比。与铸态相比，热处理后所有元素的偏析

比更接近于 1；所有试样中只有 Re 元素仍明显偏析于

枝晶干，这主要是由于 Re 元素具有相对较大的原子半

径与最低的扩散系数［24］。对比不同试样可以发现，除

Nb 元素外，双层壁超冷涡轮叶片取样与 0. 5，1. 0 mm
精铸薄壁试样各元素偏析比相差不大；除 Mo，Cr 元素

外，复合气冷涡轮叶片取样与 Φ15 mm 试棒的元素偏

析比更加接近。

为进一步分析不同试样在铸态与热处理态的元

素偏析情况，引入元素偏析系数 P，P 值越小，表示偏

析程度越低，其表达式如下［16］：

P = ∑i = 1
n |1 - SRi | （3）

式中：n 为元素个数；SRi 为元素在枝晶干与枝晶间的偏

析比。

在本研究中，式（3）中 n=8，因此，可由式（3）计算

出 DD9 合金两种单晶涡轮叶片取样、精铸薄壁试样以

及 Φ15 mm 试棒铸态与热处理态元素偏析系数 P，计

算结果如表 3 所示。可以看出，铸态下单晶涡轮叶

片取样的元素偏析系数明显大于精铸薄壁试样与

Φ15 mm 试棒；经热处理后，Φ15 mm 试棒的元素偏析

系数最大，精铸薄壁试样的元素偏析系数相对最小，

而单晶涡轮叶片取样的元素偏析系数居中。单晶高

温合金凝固过程的溶质再分配导致合金元素在枝晶

干和枝晶间发生偏析，在后续的热处理过程中元素发

生扩散，减小枝晶偏析，因此，合金热处理后的枝晶偏

图 4　DD9 合金薄壁试样与标准试样铸态枝晶干 γ′相形貌

（a）双层壁超冷涡轮叶片；（b）复合气冷涡轮叶片；（c）0.5 mm 精铸薄壁试样；（d）0.75 mm 精铸薄壁试样；

（e）1.0 mm 精铸薄壁试样；（f）Φ15 mm 试棒

Fig. 4　Morphologies of γ′ phases at dendritic core of as-cast thin-walled and standard specimens of DD9 alloy
（a）double-wall ultra-cooling turbine blades；（b）combined cooling turbine blades；（c）investment casting thin-walled 

specimens with 0.5 mm；（d）investment casting thin-walled specimens with 0.75 mm；

（e）investment casting thin-walled specimens with 1.0 mm；（f）Φ15 mm round bar
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析程度明显减轻；而枝晶偏析很大程度上取决于合金

元素的扩散效果，对于薄壁试样而言，由于 DD9 单晶

涡轮叶片取样的一次枝晶间距相对精铸薄壁试样更

大，增加了元素的扩散距离，因此，单晶涡轮叶片取样

的枝晶偏析程度相对精铸薄壁试样更大。

2. 4　取样方式与截面尺寸对薄壁组织的影响

单晶高温合金试样的截面尺寸、形状等都会对定

向凝固过程中温度场、温度梯度场等产生影响，并且

也会影响试样在真空热处理过程中冷却速率与均匀

化处理效果，从而影响试样的显微组织［15，25］。随截面

尺寸减小，DD9 合金的铸态一次枝晶间距、铸态与完

全热处理态 γ′相尺寸及枝晶偏析程度均呈下降趋势。

上述组织发生变化的主要原因：一方面，截面尺寸的

减小使得薄壁试样的比表面积增大，有利于定向凝固

过程中散热，从而使铸态组织细化；另一方面，较小的

截面尺寸有利于固溶处理冷却阶段获得更高的冷却

速率，从而使热处理态组织细化。第二代单晶高温合

金 DD6 研究表明［16］，当精铸薄壁试样截面尺寸由

2. 0 mm 减小为 0. 5 mm，试样的一次枝晶间距、枝晶偏

析程度及完全热处理态 γ′相尺寸大致呈现降低趋势，

这与本研究结果的规律一致。本研究结果还表明，完

全热处理态试样的枝晶偏析相对铸态明显减轻，且相

同厚度的叶片取样与精铸薄壁试样的 γ′相尺寸接近，

热处理过程并未改变不同厚度薄壁试样元素偏析与

γ′相尺寸遗传规律。单晶涡轮叶片实际结构复杂，并

存在陶瓷型芯，这使得定向凝固过程中叶片的局部散

图 5　DD9 合金薄壁试样与标准试样热处理态枝晶形貌

（a）双层壁超冷涡轮叶片；（b）复合气冷涡轮叶片；（c）0.5 mm 精铸薄壁试样；（d）0.75 mm 精铸薄壁试样；

（e）1.0 mm 精铸薄壁试样；（f）Φ15 mm 试棒

Fig. 5　Dendrite morphologies of fully heat-treated thin-walled and standard specimens of DD9 alloy
（a）double-wall ultra-cooling turbine blades；（b）combined cooling turbine blades；（c）investment casting thin-walled 

specimens with 0.5 mm；（d）investment casting thin-walled specimens with 0.75 mm；

（e）investment casting thin-walled specimens with 1.0 mm；（f）Φ15 mm round bar
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热条件比简单结构的精铸薄壁试样要差，且叶片定向

凝固过程中的冷却速率相对更低［26-27］，从而导致单晶

涡轮叶片取样组织与精铸薄壁试样组织的差异。

3　结论

（1）DD9 合金单晶双层壁超冷涡轮叶片、复合气

冷涡轮叶片、精铸薄壁试样以及圆柱试棒的显微组织

存在差异。

（2）当取样方式相同时，随截面尺寸减小，铸态一

次枝晶间距、铸态与完全热处理态 γ′相尺寸及枝晶偏

析均呈减小趋势。

（3）当截面尺寸相同时，DD9 合金单晶涡轮叶片

的铸态一次枝晶间距、γ′相尺寸及铸态与完全热处理

态枝晶偏析均大于精铸薄壁试样；完全热处理后，截

面尺寸相同的单晶涡轮叶片与精铸薄壁试样的 γ′相

尺寸相近。

图 7　DD9 合金薄壁试样和标准试样的铸态与完全热处理态

枝晶干 γ′相平均尺寸

Fig. 7　Average sizes of γ′ phases at dendritic core of as-cast and 
fully heat-treated thin-walled and standard specimens of DD9 alloy

图 6　DD9 合金薄壁试样与标准试样热处理态枝晶干 γ′相形貌

（a）双层壁超冷涡轮叶片；（b）复合气冷涡轮叶片；（c）0.5 mm 精铸薄壁试样；（d）0.75 mm 精铸薄壁试样；（e）1.0 mm 精铸薄壁试样；（f）Φ15 mm 试棒

Fig. 6　Morphologies of γ′ phases at dendritic core of fully heat-treated thin-walled and standard specimens of DD9 alloy
（a）double-wall ultra-cooling turbine blades； （b）combined cooling turbine blades； （c）investment casting thin-walled specimens with 0. 5 mm；

（d）investment casting thin-walled specimens with 0. 75 mm；（e）investment casting thin-walled specimens with 1. 0 mm；（f）Φ15 mm round bar
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表 3　DD9合金薄壁试样和标准试样铸态与热处理态元素偏析系数

Table 3　Element segregation factors of as-cast and fully heat-treated thin-walled and standard specimens of DD9 alloy

State

As-cast

Fully heat-treated

P

Double-wall ultra-
cooling turbine blade

2. 75

0. 82

Combined cooling 
turbine blade

2. 88

0. 99

Investment casting thin-walled 
specimen with 0. 5 mm

1. 98

0. 61

Investment casting thin-walled 
specimen with 1. 0 mm

2. 04

0. 66

Φ15 mm 
round bar

2. 20

1. 26

表 1　DD9合金薄壁试样和标准试样铸态化学成分与偏析比

Table 1　Chemical compositions and segregation ratios of as-cast thin-walled and standard specimens of DD9 alloy

Specimen

Double-wall ultra-cooling turbine blade

Combined cooling turbine blade

Investment casting thin-walled specimen
with 0. 5 mm

Investment casting thin-walled specimen
with 1. 0 mm

Φ15 mm round bar

C and SR

CDC/%

CID/%

SR

CDC/%

CID/%

SR

CDC/%

CID/%

SR

CDC/%

CID/%

SR

CDC/%

CID/%

SR

Al

5. 12

6. 06

0. 85

5. 23

6. 12

0. 85

5. 31

6. 09

0. 87

5. 25

6. 11

0. 86

5. 33

5. 81

0. 92

Cr

3. 03

3. 22

0. 94

3. 07

3. 38

0. 91

3. 22

3. 22

1. 00

3. 17

3. 21

0. 99

3. 07

3. 49

0. 88

Ta

4. 67

7. 59

0. 62

4. 74

7. 63

0. 62

4. 78

7. 04

0. 68

4. 85

7. 05

0. 69

4. 81

6. 82

0. 71

Re

6. 20

3. 23

1. 92

6. 42

3. 38

1. 90

6. 12

3. 72

1. 65

5. 98

3. 61

1. 65

6. 36

3. 94

1. 61

W

9. 51

6. 35

1. 50

9. 44

6. 47

1. 46

9. 31

7. 12

1. 31

9. 31

7. 02

1. 33

9. 61

7. 18

1. 34

Mo

1. 34

1. 49

0. 90

1. 31

1. 59

0. 82

1. 30

1. 38

0. 94

1. 29

1. 41

0. 92

1. 25

1. 45

0. 86

Co

6. 80

6. 30

1. 08

6. 84

6. 36

1. 08

6. 84

6. 50

1. 05

6. 88

6. 51

1. 06

6. 93

6. 49

1. 07

Nb

0. 24

0. 53

0. 45

0. 22

0. 63

0. 35

0. 22

0. 40

0. 53

0. 23

0. 43

0. 54

0. 19

0. 42

0. 46

表 2　DD9合金薄壁试样和标准试样热处理态化学成分与偏析比

Table 2　Chemical compositions and segregation ratios of fully heat-treated thin-walled and standard specimens of DD9 alloy

Specimen

Double-wall ultra-cooling turbine blade

Combined cooling turbine blade

Investment casting thin-walled specimen
with 0. 5 mm

Investment casting thin-walled specimen
with 1. 0 mm

Φ15 mm round bar

C and SR

CDC/%

CID/%

SR

CDC/%

CID/%

SR

CDC/%

CID/%

SR

CDC/%

CID/%

SR

CDC/%

CID/%

SR

Al

5. 51

5. 83

0. 95

5. 73

6. 18

0. 93

5. 66

5. 91

0. 96

5. 69

6. 03

0. 94

5. 31

5. 90

0. 90

Cr

3. 22

3. 13

1. 03

3. 21

3. 05

1. 05

3. 28

3. 23

1. 02

3. 24

3. 18

1. 02

3. 45

3. 05

1. 13

Ta

6. 33

6. 75

0. 94

6. 54

7. 09

0. 92

6. 30

6. 81

0. 93

6. 44

6. 83

0. 94

5. 97

6. 77

0. 88

Re

4. 85

3. 64

1. 33

5. 14

3. 53

1. 46

5. 07

3. 80

1. 33

4. 95

3. 84

1. 29

5. 46

3. 51

1. 55

W

7. 83

6. 94

1. 13

7. 86

6. 97

1. 13

8. 04

7. 39

1. 09

7. 99

7. 27

1. 10

7. 82

6. 85

1. 14

Mo

1. 45

1. 40

1. 03

1. 45

1. 35

1. 07

1. 46

1. 41

1. 04

1. 49

1. 39

1. 08

1. 59

1. 39

1. 14

Co

6. 53

6. 30

1. 04

6. 39

6. 15

1. 04

6. 63

6. 61

1. 00

6. 63

6. 53

1. 02

6. 75

6. 48

1. 04

Nb

0. 41

0. 48

0. 86

0. 43

0. 47

0. 91

0. 44

0. 43

1. 02

0. 41

0. 43

0. 95

0. 45
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0. 96
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渗铝涂层对 DD6单晶高温合金
疲劳性能的影响
Effect of aluminizing coating on fatigue 
properties of DD6 single crystal superalloy
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摘要：为研究渗铝涂层对 DD6 合金表面完整性和旋转弯曲高周疲劳性能的影响，采用化学气相沉积（CVD）方法在标准

热处理的 DD6 合金疲劳试样上渗铝，采用扫描电镜（SEM）和能谱仪（EDS）分析了渗铝涂层后 DD6 合金试样横截面组织

形貌及元素分布情况，然后分别测试未涂层和涂层后试样 760 ℃与 980 ℃的旋转弯曲高周疲劳性能。结果表明：渗铝涂

层后试样表层区域主要分为内外两层，外层主要由 β-NiAl 相组成，内层为扩散层，含有较多固溶强化元素。渗铝涂层会略

微降低合金 760 ℃和 980 ℃的旋转弯曲高周疲劳性能，但对高应力幅区的疲劳寿命影响较大，对低应力幅区的疲劳寿命影响

较小。表面粗糙度差异、氧化损伤和元素互扩散等因素耦合作用是导致未涂层和涂层试样疲劳寿命差异的本质原因。

关键词：DD6；渗铝涂层；疲劳；单晶高温合金

doi： 10. 11868/j. issn. 1001-4381. 2024. 000054
中图分类号： TG172. 6  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2025）01-0065-07

Abstract：To investigate the effects of aluminizing coating on the surface integrity and rotational bending 
high cycle fatigue performance of DD6 alloy， the chemical vapor deposition method is used to aluminize 
DD6 fatigue samples after standard heat treatment.  The cross-sectional microstructure and elemental 
distribution of DD6 alloy samples with aluminizing coating are analyzed using SEM and EDS， and the high 
cycle fatigue properties of the uncoated and coated samples are tested at 760 ℃ and 980 ℃， respectively.  
The results show that the surface area of the sample with aluminizing coating is mainly divided into two 
layers： inner and outer.  The outer layer is mainly composed of the β-NiAl phase， and the inner layer is a 
diffusion layer， containing many solid solution strengthening elements.  The aluminizing coating can 
slightly reduce the rotational bending high cycle fatigue performance of the alloy at 760 ℃ and 980 ℃ and  
has a significant impact on the fatigue life in the high-stress amplitude region and a small impact on the low-
stress amplitude region.  The coupling effect of surface roughness， oxidation damage， and element 
interdiffusion is the fundamental reason for the difference in fatigue life between uncoated and coated samples.
Key words：DD6；aluminizing coating；fatigue；single crystal superalloy

引用格式：董建民，李嘉荣，甄真，等 . 渗铝涂层对 DD6 单晶高温合金疲劳性能的影响［J］. 材料工程，2025，53（1）：65-71.
DONG Jianmin，LI Jiarong，ZHEN Zhen，et al. Effect of aluminizing coating on fatigue properties of DD6 single crystal super‐
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为不断提高航空发动机性能，需不断提升发动机

涡轮进口温度，这使得涡轮叶片的工作条件越来越恶

劣。由于受材料自身熔点的限制，目前大量使用的镍

基高温合金难以满足不断提高的涡轮进口温度要求。

应用气膜冷却技术可显著降低空心涡轮叶片的表面

温度，但叶片内腔通道仍受到高温氧化和热腐蚀的作

用，因此有必要对内腔进行有效防护［1-3］。

在内腔制备铝化物涂层是防止内腔氧化腐蚀失

效的有效途径，传统的包埋渗铝不能满足空心叶片

内腔渗铝需求，气相渗铝在工艺稳定性和涂覆均匀

性等方面存在不足，而化学气相沉积（CVD）渗铝能

够适用复杂内腔结构，避免烧结、堵孔的问题，是内

腔渗铝较为理想的方法，且化学气相沉积渗铝涂层

具有良好的抗高温氧化和腐蚀性能［1］。蔡妍等［3］研

究结果表明，Al 涂层对基体合金的持久和拉伸性能

无影响。国内外报道主要集中于有关铝化物涂层在

单晶高温合金基体上的制备工艺、组织和成分的变

化，铝化物涂层对单晶高温合金疲劳性能的影响研究

鲜有报道。

目前，第二代单晶高温合金 DD6 已得到广泛应

用，但渗铝涂层对 DD6 合金疲劳性能影响的研究报道

较少。开展渗铝涂层对 DD6 合金旋转弯曲高周疲劳

性能的影响研究，具有很大的应用价值。

1　实验材料与方法

采用螺旋选晶法制备［001］取向的单晶试棒，用 X
射线劳厄背散射法检测试棒结晶取向，试样［001］方

向与主应力轴偏离在 8°以内。DD6合金实测化学成分

为：Cr 4. 44（质量分数/%，下同），Co 9. 00， Mo 2. 05，
W 7. 47，Re 2. 08，Ta 6. 88，Nb 1. 04，Al 5. 68，Hf 0. 10，
C 0. 007，Ni 余量。按照：1290 ℃/1 h+1300 ℃/2 h+
1315 ℃/4 h/AC 固 溶 ，1120 ℃/4 h/AC 一 级 时 效 ，

870 ℃/32 h/AC 二级时效处理，随后，按 Q/6S 977 加

工成疲劳性能试样，疲劳试样尺寸如图 1 所示。

疲劳性能试样制备完成后，在试样上制备渗铝涂层。

渗铝涂层制备采用 ALUVAP CVA 190 BL L-Single

型化学气相沉积工艺，试样先用水吹砂处理，再用丙

酮进行超声波清洗，涂层沉积前先进行气密性保压测

试，然后在反应室升温时通入 H2 和一定流量的 HCl
气体，HCl 气体会与 Al 反应生成活性的 AlCl 前驱体，

通过运载气体 H2，将 AlCl 输送到反应室内，在高温度

条件下发生化学反应，从而在试样上制备涂层。涂

层 实 测 化 学 成 分 为 ：Al 30. 50，Cr 0. 64，Co 6. 93，

Ni 61. 93。
疲劳性能试样尺寸符合图 1 要求，均在 Φ（4±

0. 02）mm 之间，由于涂层制备会造成疲劳试样尺寸

变化，涂层后先检测涂层试样工作部分的真实尺寸，

涂 层 后 试 样 尺 寸 范 围 ：Φ4. 15~4. 20 mm。 采 用

BCPCAS4800 型扫描电镜（FESEM）观察涂层后试

样横截面形貌，应用能谱仪（EDS）分析涂层后试样横

截面元素分布，然后将未涂层和涂层后试样分别进行

旋转弯曲高周疲劳性能测试。测试环境为大气环境，

应力比 R= σmin/σmax=-1，频率为 83. 3 Hz，疲劳性能

测试温度分别选定为 760 ℃及 980 ℃。采用 LEO1450
型扫描电镜（SEM）观察疲劳断口组织形貌，采用

BCPCAS4800 场发射扫描电镜（FESEM）观察疲劳

断口组织。

2　结果与分析

2. 1　涂层后试样横截面组织

制备渗铝涂层后试样的横截面组织如图 2 所示。

图 2 中最外层为涂层区，中间为扩散区，最底层为合金

基体，可以看出，扩散层与基体以及扩散层与外层涂

层区之间结合紧密，可保证涂层与基体的结合强度，

涂层制备过程对基体组织无影响。这与在镍基高温

合金 René80 上采用 CVD 方法制备渗铝涂层的组织一

致［5］。界面元素扫描结果如图 3 所示，可看出，最外侧

涂层区 Ni 和 Al 元素含量较高，已有研究表明［6］，外层

涂层区主要为 β-NiAl相。这是由于涂层制备过程中，

图 2　渗铝涂层试样界面组织

Fig. 2　Microstructure of specimens with aluminized coating
图 1　疲劳试样外形和尺寸

Fig. 1　Configuration of samples
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温度较高，Ni 向外扩散，与 AlCl 前驱体发生反应生成

β-NiAl。渗铝涂层生长过程为 Ni 逐渐渗透已成形的

NiAl 向外侧扩散并反应的过程。此外，外层涂层区还

有少量 Co，可使涂层生长速度增加并提高抗热腐蚀

性能。

由于 Ni 的外扩散，导致扩散区内 Ni 含量下降；Al
向内扩散，导致扩散区 Al 含量增加。扩散层中 Re，
W，Mo，Cr 和 Ta 等元素含量较高，这是由于在合金基

体的原表面内，Ni 的外扩散使合金基体中原有的外扩

散较少的 Re，W，Mo，Cr 和 Ta 等元素富集，另外，固溶

强化元素也会从合金基体深部扩散出来，导致扩散层

中 Re，W，Mo，Cr 和 Ta 等元素含量升高，并生成很多

白色析出相。富含析出相的扩散层成为了扩散障碍

层，可起到减缓元素扩散的作用［6-7］。这与在镍基高温

合金 René80 上采用 CVD 方法制备渗铝涂层的元素分

布类似［8］。

2. 2　S-N曲线

760 ℃未涂层和涂层后试样的 S-N 曲线如图 4（a）
所示。可看出，未涂层和涂层后试样的疲劳寿命均随

应力幅的增大而降低。涂层后试样的疲劳寿命低于

未涂层试样，但相差幅度随应力幅的下降而减少。在

应力幅较高时，试样的疲劳寿命相差较大，可达 4 倍，

在应力幅较低时，疲劳寿命相差约 1 倍。未涂层试样

疲劳极限为 434 MPa，涂层后试样疲劳极限为 416 
MPa，与未涂层试样相比，涂层后试样疲劳极限下降

约 4. 1%。已有研究［9-10］也表明，涂层会降低基体的高

温疲劳寿命。

本实验通过三参数幂函数［11］方程（1）拟合 S-N

曲线。

lgN=C-mlg（S-Sf） （1）

式中：m，C 为与材料、应力比和加载方式等相关的参

数；N 为试样断裂时的循环次数；Sf为疲劳极限。通过

三参数幂函数方程拟合 S-N 曲线，未涂层拟合结果见

方程（2），涂层后拟合结果见方程（3）。

lgN=12.265-2.9721 lg（S-374.7） （2）

lgN=10.763-1.8086 lg（S-295.6） （3）
980 ℃未涂层和涂层后试样 S-N 曲线如图 4（b）所

示。可看出，与 760 ℃时的 S-N 曲线规律一致，未涂层

和涂层后试样寿命均随应力幅的增大而下降。涂层

后试样的疲劳寿命低于未涂层试样，且相差幅度随应

力幅的下降而减少。未涂层试样疲劳极限为 425 MPa，
涂层后试样疲劳极限为 420 MPa，与未涂层试样相比，

涂层后试样疲劳极限下降约 1. 2%。通过三参数幂函

数方程拟合 S-N 曲线，未涂层拟合结果见方程（4），涂

层后拟合结果见方程（5）。

lgN=18.776-5.31681 lg（S-259.4） （4）

lgN=12.634-2.24401 lg（S-95.9） （5）
当应力幅较高时，疲劳寿命较短，只有 104~105，

涂层与基体间的互扩散较少，导致涂层前后疲劳寿命

相差较大有以下原因：（1）涂层后的表面粗糙度较高，

经过测量，涂层后表面粗糙度 Ra=0. 81 μm，未涂层试

样的 Ra=0. 32 μm。已有研究表明［11-12］，粗糙度高的

表面会引起局部应力集中，应力集中系数相同时，应

力幅越大，局部应力集中处实际应力与名义应力差值

图 3　涂层试样元素分布

（a）Al；（b）Ni；（c）Cr；（d）Co；（e）W；（f）Mo；（g）Ta；（h）Re
Fig. 3　Element distribution of specimens with aluminized coating

（a）Al；（b）Ni；（c）Cr；（d）Co；（e）W；（f）Mo；（g）Ta；（h）Re
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越大，从而导致疲劳性能下降；（2）涂层和扩散区的强

度低于基体合金强度，在相同应力幅条件下，涂层后

试样疲劳强度降低。

应力幅较低时，疲劳寿命较长，大于 106，未涂层试

样表面发生氧化，在循环应力作用下局部会出现氧化

裂纹，表面粗糙度增加，而渗铝涂层在高温氧化时可

生成致密的 Al2O3 保护膜，有效缓解涂层进一步高温

氧化［12］，且涂层中 Al 含量充足，有利于疲劳测试过程

中 Al2O3 保护膜的不断形成并自愈合［13］，表面氧化较

少。980 ℃时，未涂层试样表面氧化较 760 ℃时更为严

重，因此，980 ℃时涂层试样与未涂层试样的疲劳极限

差距较 760 ℃时小。

2. 3　疲劳断口

760 ℃ 未涂层试样的疲劳源起始于试样表面，

980 ℃未涂层试样的疲劳源起始于试样表面氧化产

生的裂纹处［14-15］。760 ℃和 980 ℃疲劳测试后涂层试

样断口和疲劳源区形貌如图 5 所示。图 5（a），（c），

（e），（g）为试样整体断口形貌，图 5（b），（d），（f），

（h）为疲劳源区形貌，图中箭头所示为疲劳源区位置。

其中，图 5（a），（b）为 760 ℃高应力幅（σa=700 MPa，
循环寿命 Nf=1. 1×104）时试样断口形貌，图 5（c），

（d）为 760 ℃ 低应力幅（σa=440 MPa，Nf=1. 38×106）

时断口形貌，图 5（e），（f）为 980 ℃ 高应力幅（σa=700 
MPa，Nf=1. 86×104）时 断 口 形 貌 ，图 5（g），（h）为

980 ℃ 低应力幅（σa=425 MPa，Nf=6. 88×106）时断

口形貌。可看出，与未涂层单晶高温合金的疲劳断口

形貌类似［16-17］，不同测试温度条件下的疲劳断口未见

明显颈缩。疲劳断口主要由源区、扩展区、瞬断区

组成。

760 ℃高、低应力幅试样疲劳源均起始于试样表

面涂层处。这是由于旋弯疲劳使试样表层组织承受

最大应力作用，所以在试样表面或亚表面易产生应力

集中，导致高周疲劳源往往起始于此处［18-19］。且涂层

试样表面涂层区和扩散区强度较合金基体较低，疲劳

源起始于试样表面。980 ℃高应力幅试样疲劳源起始

于试样次表面显微疏松处，次表面疏松的存在引起应

力集中，在疏松处起源后，与表面裂纹相结合，然后向

基体内部扩展；980 ℃低应力幅试样疲劳源起始于试

样表面涂层与基体结合处。

2. 4　断口组织

760 ℃未涂层试样表面氧化层很薄，980 ℃未涂层

试样表面氧化层较厚，氧化层存在很多横向及纵向裂

纹  ［14-15］。图 6（a），（b），（c），（d）分别为涂层后试样

760 ℃高应力幅、760 ℃低应力幅、980 ℃高应力幅、

980 ℃低应力幅时疲劳断裂试样横截面显微组织形

貌。可以看出，涂层主要影响与基体过渡区域的组

织。涂层区局部存在元素扩散形成的孔洞，孔洞数量

随温度升高和应力幅降低而增加，在循环应力作用

下，部分孔洞发展为裂纹，并向基体方向扩展。760 ℃
时，疲劳源均起始于试样表面。高应力幅时，涂层比

较完整，局部在循环应力作用下产生了微裂纹，大部

分合金基体仍受到渗铝涂层的保护；低应力幅时，表

面裂纹数量增加，裂纹底部区域，扩散层与基体结合

处发生轻微氧化。980 ℃高应力幅时，裂纹和涂层区

孔洞数量较 760 ℃时增加，扩散层与基体结合处轻微

氧化；980 ℃低应力幅时，氧化程度增加，氧化层深入

基体内部，疲劳源起始于试样表面涂层与基体结合

处，并向基体扩展。

3　结论

（1）渗铝涂层表层区域主要由 β-NiAl 相组成的

外层和扩散层组成，扩散层与基体以及外层结合

紧密。

（2）涂层试样的疲劳寿命低于未涂层试样，但相

差幅度随应力幅的下降而减少。760 ℃未涂层试样疲

图 4　760 ℃（a）和 980 ℃（b）未涂层与涂层后试样 S-N 曲线

Fig. 4　S-N curves of bared and coated specimens at 760 ℃ （a） and 980 ℃（b）
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劳极限 434 MPa，涂层试样疲劳极限 416 MPa；980 ℃
未涂层试样疲劳极限 425 MPa，涂层试样疲劳极限

420 MPa。
（3）760 ℃涂层表面氧化损伤较小，而涂层试样表

面粗糙度升高引起局部应力集中、涂层与扩散区的强

度低于基体合金强度等原因使涂层试样的疲劳极限

低于未涂层试样；980 ℃未涂层试样表面氧化损伤较

大，涂层试样由于涂层保护而氧化损伤较小，对疲劳

性能有正作用；但高温下涂层与基体结合强度较低、

扩散孔洞等原因对疲劳性能有负作用，且负作用大于

氧化损伤较小带来的正作用，使涂层试样的疲劳极限

略低于未涂层试样。

图 5　760 ℃和 980 ℃涂层试样疲劳断口

（a），（b）760 ℃/700 MPa，Nf=1. 1×104；（c），（d）760 ℃/440 MPa，Nf=1. 38×106；

（e），（f）980 ℃/700 MPa，Nf=1. 86×104；（g），（h）980 ℃/425 MPa，Nf=6. 88×106

Fig. 5　Fatigue fracture of coated specimens at 760 ℃ and 980 ℃
（a），（b）760 ℃/700 MPa，Nf=1. 1×104；（c），（d）760 ℃/440 MPa，Nf=1. 38×106；

（e），（f）980 ℃/700 MPa，Nf=1. 86×104；（g），（h）980 ℃/425 MPa，Nf=6. 88×106
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镍基高温合金 GH4065A高温疲劳
断裂机制研究
Fatigue fracture mechanism of Ni-base superalloy 
GH4065A at elevated temperatures
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摘要：针对新一代航空发动机涡轮盘用超低 C，N 含量的变形高温合金 GH4065A，系统表征和定量统计了合金的夹杂物

组织。对细晶态和粗晶态试样开展了 400 ℃和 650 ℃不同载荷水平下的疲劳实验。通过对疲劳断裂源组织进行表征分

析，研究了合金的疲劳断裂机制。结果表明，合金的夹杂物主要为氮化物。在细晶组织状态下，高温疲劳断裂机制为氮

化物（单独和团簇态）起始断裂。高应变幅载荷下（≥0. 9%），断裂源主要为试样表面氮化物，极少情况为表面硼化物和

氧化物（Al2O3和 MgSiO3），且只有 Al2O3导致合金过早疲劳断裂；低应变幅载荷下（<0. 9%），断裂源为氮化物-解理面型，

均在试样近表面/内部。两种不同的断裂方式分别导致高应变幅载荷下 400 ℃疲劳寿命高于 650 ℃疲劳寿命，低应变幅

载荷下反之。统计发现，引起疲劳断裂的所有氮化物的尺寸全部达到/超过细晶组织平均晶粒尺寸。在粗晶组织状态

下，400 ℃下疲劳断裂机制为准解理起始断裂。晶粒尺寸的增加极大降低了可能诱发疲劳开裂的夹杂物的有效数量，滑

移诱发的解理断裂成为主导断裂机制。

关键词：镍基高温合金；疲劳；夹杂物；氮化物；断裂源
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中图分类号： TG132. 3+2；TG111. 8；TB31  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2025）01-0072-09

Abstract：GH4065A is a newly developed high-performance cast-wrought Ni-base superalloy with ultra-
low C and N content used for advanced turbine engine disc.  In this study， the alloy’s inclusions of the alloy 
are characterized and statistically analyzed.  To investigate the fatigue fracture mechanism， strain-
controlled fatigue tests are conducted at 400 ℃ and 650 ℃ on the fine-grained and coarse-grained samples 
respectively.  The results show that the alloy’s inclusions of the alloy are mainly nitrides.  For the fine-
grained samples， discrete nitride particles and clustered nitrides both with a critical size larger than the 
average grain size are responsible for the fatigue crack initiation.  When subjected to high-level strains 
（≥0. 9%）， fatigue failure primarily originates from surface nitrides， with rare occurrences of boride and 
oxide initiation.  Surface crack induced by Al2O3， rather than boride or MgSiO3， is found to significantly 
reduce the fatigue life.  Higher fatigue temperature results in reduced life cycles.  When under lower levels 
of strain， however， subsurface/internal nitride-facet initiations dominate and fatigue life is prolonged by the 
elevated temperature.  In the coarse-grained samples， fatigue failures at 400 ℃ are found to be initiated by 
quasi-cleavage cracking mechanism.  Due to the increased grain size， the inclusion-induced crack initiation 
is suppressed while slip-induced cleavage cracking mechanism becomes predominant.
Key words：Ni-base superalloy；fatigue；inclusion；nitride；crack initiation

引用格式：李林翰，张继，张文云，等 . 镍基高温合金 GH4065A 高温疲劳断裂机制研究［J］. 材料工程，2025，53（1）：72-80.
LI Linhan，ZHANG Ji，ZHANG Wenyun，et al. Fatigue fracture mechanism of Ni-base superalloy GH4065A at elevated tem ‐
peratures［J］. Journal of Materials Engineering，2025，53（1）：72-80.
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在航空发动机服役过程中，涡轮盘盘件作为核心

热端部件，在高温下承受着复杂的循环载荷。疲劳断

裂是涡轮盘盘件服役过程中最主要的失效方式之

一［1-3］。为确保发动机长时服役的安全性和稳定性，涡

轮盘用镍基高温合金需要具有较高的抗疲劳性能。

在高温循环载荷工况下，宏观均质的合金因微观层面

的不均匀疲劳响应而局部优先累积疲劳损伤，并最终

断裂失效。除了粉末高温合金特有的原始颗粒边界

（prior particle boundary，PPB）和孔洞缺陷外，疲劳断

裂主要始于合金组织中的夹杂物和滑移带等［3-5］。研

究表明，镍基高温合金中的碳化物、氧化物等非金属

夹杂物在疲劳加载初期会因应力集中而发生自身开

裂和/或与基体界面分离，进而形成微裂纹，并最终导

致疲劳断裂［6-15］。一些研究认为疲劳源夹杂物面积与

疲劳循环数呈反比关系［8，10，15］，而有些研究结果表明夹

杂物面积、距表面距离等与循环数无明显关系［5，16-17］。

也有研究通过各种应力集中因子模型来考察夹杂物

的应力集中因子对疲劳失效的影响［18-19］。此外，在合

金多晶基体组织中，晶粒内部往往以滑移带的形式局

部累积塑性变形，当特定择优取向的晶粒的滑移带优

先达到最高能量态时，会形成沿解理面开裂的疲劳断

裂源［20-22］。

GH4065A 作为新一代航空发动机涡轮盘用镍基

高温合金，其强化相 γ′相体积分数达到 42%，晶粒尺

寸在 ASTM 10 至 11 级左右，具有较高的高温强度以

抵抗疲劳载荷带来的塑性变形［23-24］。为避免大尺寸高

合金化合金铸锭夹杂物问题（例如聚集碳化物条带组

织等）对疲劳性能的影响，GH4065A 合金采用高纯净

度三联冶炼工艺和超低碳、氮含量控制，特别是碳元

素的成分上限被控制在 0. 01%（质量分数，下同）以

内［23-24］。并且，合金超细晶组织存在更多的晶界可限

制疲劳过程中高能滑移带的形成。目前，对于这种具

有超低碳成分和超细晶组织特征的镍基高温合金，鲜

有其疲劳断裂失效方面的研究报道。因此，本工作对

GH4065A 合金进行不同温度和载荷条件下的疲劳测

试，通过对疲劳断口组织的显微分析，来研究合金在

不同疲劳条件下的断裂行为。这为保障合金盘件长

寿命安全服役，避免过早断裂失效，提供了重要理论

参考和数据支撑。

1　实验材料与方法

1. 1　实验材料

材料取自 GH4065A 合金低压涡轮盘盘件，主要

化学成分为 Cr 16. 06，Co 12. 96，W 3. 99，Mo 3. 99，

Al 2. 14，Ti 3. 62，Nb 0. 66，Fe 0. 078，B 0. 017，Zr 
0. 046，C 0. 009，N 0. 0017，O 0. 0005，余量为 Ni。合

金采用标准三联熔铸工艺（真空感应熔炼+电渣重

熔+真空自耗重熔）获得低偏析直径为 508 mm 大尺

寸自耗重熔锭， 经多段均匀化处理后，在快锻机上利

用反复镦拔工艺开坯制得细晶棒材，最终在热模锻造

条件下实现盘锻件的成型，并分别通过两种亚固溶热

处 理 1065 ℃/1090 ℃ ，1. 5 h，油 冷 + 时 效 热 处 理

760 ℃，8 h空冷获得细晶和相对粗晶的两种调控组织。

1. 2　实验方法

合金显微组织和断口组织分析采用多种电镜手

段，包括配备 Oxford X-Max 能谱成分分析仪（EDS）和

Nordlys 电子背散射衍射仪（EBSD）的 JSM 7200F 型

场发射扫描电子显微镜（SEM），SEM 观察包括二次

电 子（SE）和 背 散 射（BSE）模 式 。 EBSD 试 样 采 用

20% H2SO4+80% CH3OH（体积分数）溶液，在 20 V
电压下电解抛光 5 s。 γ ′相组织观察腐蚀方法为：

170 mL H3PO4+10 mL HNO3+15 g CrO3 溶 液 ，以

3. 5 V 电压电腐蚀 3 s。断口组织在观察前经丙酮溶液

超声波清洗 10 min。通过 SEM-EDS 自动检测系统对

合金夹杂物的组成、尺寸分布等进行大规模检测表

征，扫描总面积约 17 cm2。

合金的高温疲劳测试在 MTS 370. 10 电液伺服疲

劳试验机上参照 GB/T 26077—2010 进行，测试温度

为 400 ℃和 650 ℃。疲劳加载为三角波应变控制，最大

应变幅值为 0. 6%~1. 2%，应力比为 0，频率为 0. 5 Hz，
测试试样尺寸如图 1 所示。

2　结果与分析

2. 1　初始组织及夹杂物

图 2 为 GH4065A 合金经锻造热处理后的 γ-γ′双

相细晶组织，尺寸约 2~10 μm 的一次 γ′相颗粒弥散

分布在 γ 相晶粒间（图 2（a）），γ 相晶粒内部均匀分布

着尺寸约 90 nm 的二次 γ′相颗粒和尺寸小于 40 nm

图 1　疲劳测试试样尺寸图

Fig. 1　Size diagram of fatigue test sample
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的三次 γ′相颗粒（图 2（b））。通过 EBSD 扫描分析可

知（图 2（c），（d）），经 1065 ℃和 1090 ℃亚固溶获得的

细晶和粗晶组织试样，其平均晶粒尺寸分别为 8 μm
和 16 μm。

对于合金中的夹杂物，采用 SEM-EDS 自动扫描

系统对试样二维平面上的夹杂物颗粒进行扫描成像

和 EDS 元素成分分析。结果表明，除极其少量的氧化

物外，合金夹杂物主要分为两类氮化物。图 3（a）中

BSE 模式照片所展示的为第一类氮化物颗粒，EDS 分

析显示，其主要成分为 TiN，以富含 Mg，Al 的氧化物

颗粒为非均质形核核心［25］。虽然该氮化物颗粒本身

的 C 含量极低（具体成分见表 1），但周围包裹着一层

富 Ti，Nb，C 但贫 N 的薄膜组织，即 MC 碳化物组织。

这一类占合金夹杂物颗粒的绝大多数。图 3（b）和表 1
的 EDS 分析结果表明，不同于第一类 TiN 氮化物，第

二类夹杂物除富含 Ti，N 外同时也有明显更高含量的

Nb 和 C，为（Ti，Nb）CN 型碳氮化物颗粒，周围无富

Ti，Nb，C 的碳化物包裹。在所有扫描分析的 7000 多

个夹杂物颗粒中，除依附于 TiN 的碳化物膜外，未发

现单独存在且不含 N 的 MC 碳化物颗粒。

在变形高温合金冶炼凝固过程中，更高熔点的氮

化物通常以氧化物颗粒为非均质形核核心优先析出，

富 Ti，Nb 碳化物随后以氮化物或者氧化物为核心附

着析出。对于绝大多数变形高温合金，碳含量通常在

0. 04%~0. 15%，因此其夹杂物主要为碳化物和被称

为 carbonitride 的复合结构碳氮化物［26-27］。不同的是，

为避免大尺寸钢锭中出现碳化物条带组织，GH4065A
合金的 C 含量被控制降至 0. 01%。从对合金夹杂物

组织的大量检测统计结果来看，该成分控制措施使得

GH4065A 合金的夹杂物与其他变形高温合金相比，转

变为 TiN 和少量的（Ti，Nb）CN。并且，碳化物仅在合

金中以厚度不足 1 μm 的薄膜状依附于 TiN 颗粒表面

而存在（图 3（a）），而非以大尺寸块状的形式形成复合

结构碳氮化物。（Ti，Nb）CN 的出现也是降 C 导致合金

N/C 比升高所带来的产物。类似情况也在 718 合金的

钨极惰性气体保护焊中出现。由于保护气中氮气含

量增加，合金熔液 N/C 比提升，使得合金焊接组织出

现了（Ti，Nb）CN 和更多的 TiN［28］。

2. 2　疲劳断裂源种类

对所有细晶和粗晶疲劳试样断口进行 SEM-EDS
表征分析。统计结果表明，疲劳断裂起始位置分为表

面、近表面（裂纹源距圆周表面最短距离小于 200 μm）

和内部三类。如图 4 所示，细晶疲劳试样表面疲劳裂

纹源组织主要包括氮化物、硼化物、Al2O3（EDS 质量分

数：50. 8% Al，49. 2% O）和 MgSiO3氧化物（EDS 质量

分数：19. 3% Si，25. 2% Mg，55. 5% O），并且源区均

图 2　GH4065A 合金典型 γ-γ′双相细晶组织 SEM 像（a），（b）及分别经 1065 ℃（c）和

1090 ℃（d）固溶热处理试样 EBSD IPF-Y 方向取向分布图

Fig. 2　SEM images （a），（b） of GH4065A alloy with typical γ-γ′ duplex structure， and EBSD （IPF） 
maps in Y direction of GH4065A samples solutioned at 1065 ℃（c） and 1090 ℃（d） respectively
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呈现穿晶断裂扩展特征。其中，氮化物作为裂纹源占

绝大多数，总数达到所有统计的表面裂纹源的 95% 左

右（图 4（a））。其余为恰好处在表面的富含 Mo，W，Nb
的硼化物（图 4（b））和氧化物（图 4（c），（d））。两种氧

化物断裂源里，Al2O3氧化物尺寸约 20 μm，而 MgSiO3

氧化物长度跨度达到 1~2 mm。对于从近表面和内部

开裂的细晶疲劳试样，其裂纹源全部呈现为氮化物-解

理面组织特征。图 5 为近表面和内部裂纹源组织的

SE 像和 EDS 元素分布图。可以看出，裂纹源起始于

单个（图 5（a））或团簇（图 5（b））的氮化物，并在周围形

成解理面断裂，呈放射状扩展。这种解理面断裂组织

与表面开裂的裂纹源区呈现的穿晶开裂特征明显不

同。由图 5（b）所示的 EDS 分析表明，裂纹源处的团簇

氮化物组织不仅有块状的 TiN 颗粒，也存在低 N 的

（Ti，Nb）CN 颗粒和许多小尺寸的富 Mg，Al 氧化物

（MgO∙Al2O3）颗粒。显然，聚集的 MgO∙Al2O3 颗粒导

致氮化物颗粒的团簇析出。不论是在合金本身还是

在疲劳断口组织上，几乎所有观察到的 TiN 氮化物

（即使是疲劳断口上破碎的）周围都有完整存在的富

Nb 碳化物薄膜组织。这意味着这些 TiN 氮化物组织

（包括单独存在的和团簇存在的）从凝固形成后一直

保留着初始的完整性，并且团簇组织也维持着团簇形

态，这说明这些氮化物颗粒并没有因为后续开坯锻造

的多道次热变形而发生完全破碎并分散开。与上述

图 3　GH4065A 合金 TiN 型（a）和（Ti，Nb）CN 型（b）氮化物组织的 BSE 像和 EDS 元素分布图

Fig. 3　BSE images and EDS elemental maps of TiN nitride（a） and （Ti，Nb）CN nitride（b） in GH4065A alloy

表 1　两种氮化物的 EDS成分测量结果（质量分数/%）

Table 1　Compositions of two types of nitrides measured by 
EDS analysis （mass fraction/%）

Type
TiN
（Ti， Nb）CN

Ti
57. 5
51. 3

Nb
—

13. 4

W
—

3. 4

C
1. 1

11. 4

N
41. 4
20. 5
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细晶组织试样不同，经 1090 ℃亚固溶处理获得的粗晶

组织试样在 400 ℃下疲劳断裂的裂纹源全部处在表

面，且均为准解理面断裂，如图 6 所示。

2. 3　疲劳寿命与断裂方式

随着温度和加载应变的改变，疲劳试样的断裂方

式和循环寿命发生相应的变化，见图 7。图 7（a）表明，

对于细晶组织试样，当加载应变幅高于 0. 9% 时，温度

越低，断裂循环数越高；当加载应变幅等于 0. 9% 时，

合金在两种温度下的断裂循环数呈现出一定程度的

分散性（特别在 650 ℃下），并且处在相近循环数范围

波动；当加载应变幅降到 0. 75% 及以下时，400 ℃下的

循环寿命明显低于 650 ℃的。随着应变幅降低，疲劳

断裂源的位置从表面过渡到近表面/内部。这种变化

规律与之前报道的一些多晶高温合金的疲劳规律

相似［5，10，22，29］。

由图 7（b）可知，细晶组织试样承受高应变载荷

（达到或高于 0. 9%）时的断裂源主要是氮化物，极个

别为氧化物和硼化物。在高载荷下，由于表面的晶粒

图 4　萌生于 TiN（a），硼化物（b），Al2O3（c）和 MgSiO3（d）表面疲劳裂纹源 BSE 像和 EDS 元素分布图

Fig. 4　BSE images and EDS elemental maps of surface crack initiated from TiN（a），borides（b），Al2O3（c） and MgSiO3（d）
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相比晶粒内部受周围晶粒的制约较少，更容易累积塑

性损伤，当氮化物、氧化物或硼化物等硬质颗粒处在

表面时，表面的应力集中情况加剧而容易进一步变成

起始断裂源。在 650 ℃下，表面的氮化物和硼化物还

会被氧化产生氧化物［30］，再加上颗粒本身与基体的热

膨胀系数差异，局部应力集中情况相比 400 ℃时会显

著增加，导致高应变载荷下 650 ℃时的循环寿命更低。

此外，这几种非金属化合物各自特性不同，从而引起

疲劳断裂的情况有所差异。氮化物相比硼化物硬度

更高，塑性更差，更容易发生自身破裂及引起微裂纹

的产生，所以绝大多数裂纹源为氮化物。合金中极为

罕见的 Al2O3和 MgSiO3两者虽然都为氧化物，但对于

合金疲劳性能的影响却截然不同。Al2O3 颗粒尺寸

约 20 μm（图 4（c）），远 小 于 长 度 跨 度 1~2 mm 的

MgSiO3，但其导致表面断裂所需的循环数明显小于同

条件下氮化物或 MgSiO3 引起的疲劳失效的循环数

（图 7（b））。这种差异可以归因于颗粒相弹性模量和

硬度的差异。Al2O3，TiN 和 MgSiO3 的弹性模量和维

氏硬度依次为：380 GPa，2700HV；250 GPa，1900HV；

105 GPa，540HV （5. 5HM）［31-32］。较高的弹性模量和

硬度使得 Al2O3在疲劳载荷下与基体产生较大的局部

变形不匹配，产生高应力集中，促使过早断裂失效；而

较低的弹性模量和维氏硬度使得大尺寸的 MgSiO3在

合金组织中不会产生明显的应力集中，对疲劳失效行

图 5　近表面单个氮化物-解理面断裂源（a）和内部氮化物团簇-解理面源组织（b）SE 像和 EDS 元素分布图

Fig. 5　SE images and EDS elemental maps of subsurface discrete nitride-facet crack initiation（a） and 
internal nitride clusters-facet crack initiation（b）

图 6　400 ℃疲劳断裂的粗晶试样

（a）低倍断口形貌；（b）准解理断裂裂纹源

Fig. 6　Coarse-grained sample after fatigue test at 400 ℃
（a）low-magnification fractography image；（b）quasi-cleavage facets at crack initiation site
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为影响很小。

当应变幅小于 0. 9% 时，细晶组织试样的疲劳断

裂源全部为氮化物-解理面型，位置均在近表面/内部

（图 7），且这种解理面组织与表面开裂的源区呈现的

穿晶开裂特征明显不同。随着疲劳载荷降低，表面氮

化物的存在所带来的应力集中已不再显著，微观组织

更多以形成滑移带和解理面开裂的方式承载疲劳损

伤，而近表面/内部氮化物颗粒或者团簇氮化物组织

的出现会加速周围基体的疲劳损伤累积，从而导致氮

化物-解理面型裂纹源的产生。当加载温度为 650 ℃
时，微塑性变形的累积开始不再局限于｛111｝滑移面

上的滑移带，位错对消、交滑移等位错活动的增多使

得组织中的局部微塑性损伤的累积变得更加缓慢，断

裂循环数相比 400 ℃下的循环数显著增加。

通过统计细晶疲劳试样中所有氮化物裂纹源的

等效尺寸可以发现，导致疲劳断裂的氮化物存在一个

临界下限尺寸，且恰好为细晶试样的平均晶粒尺寸

8 μm，见图 8（a）。这表明只有尺寸达到或超过合金整

体平均晶粒尺寸的单个氮化物/团簇氮化物组织，才

是潜在断裂源（占总数约 50%），能导致最终疲劳断裂。

在疲劳加载下，夹杂物颗粒变形受其周围多个晶粒的

约束，从而产生应力集中。对于小于晶粒尺寸的夹杂

物颗粒，其周围晶粒较少，甚至处在单个晶粒内部，变

形不协调约束程度低，产生应力程度低。当夹杂物颗

粒尺寸大于晶粒尺寸时，周围晶粒较多，变形不协调产

生的应力程度较高，夹杂物颗粒成为断裂源概率较高。

此外，图 8（b）表明，在低应变载荷下，促成近表面/内部

断裂失效的氮化物（包括单个和团簇）的尺寸，明显整

体大于在表面引起失效的氮化物，即氮化物引起近表

面/内部断裂失效，比在表面需要更高的尺寸阈值。

相比细晶疲劳试样，粗晶疲劳试样在 400 ℃各应

变水平下疲劳寿命整体偏低（图 7（a））。并且，所测试

的粗晶疲劳试样的断裂源全部为处在样品表面的准

解理面（图 7（b））。对于粗晶试样，由图 8（a）可以看

出，合金中只有约不到 4% 的单个氮化物颗粒的尺寸

超过了平均晶粒尺寸（16 μm），远低于细晶试样中

50% 左右的占比。这使得氮化物诱发疲劳断裂的概

率急剧降低，粗晶疲劳试样转变为准解理起始断裂。

图 7　各类疲劳试样的断裂源位置（a）和断裂源种类（b）
Fig. 7　Crack initiation locations（a） and types（b） of fatigued samples

图 8　细晶疲劳试样的断裂源氮化物和合金整体氮化物尺寸分布对比（a）及表面与近表面/内部断裂源尺寸分布对比（b）
Fig. 8　Size distribution comparison between nitride initiations and all nitrides（a），and between surface and 

subsurface/internal initiations（b） in fine-grained alloy
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这两种疲劳断裂行为的差异表明，内生夹杂物诱发的

断裂机制和滑移诱发的解理断裂机制两者间的竞争

主导地位，与夹杂物和晶粒间的尺寸大小相对关系密

切相关。

3　结论

（1）具有超低 C，N 成分设计的 GH4065A 合金经

高纯净度三联冶炼后的夹杂物主要为小尺寸的氮化

物（TiN 和（Ti， Nb）CN）（单个最大尺寸低于 20 μm）。

一次富 Nb 碳化物只以薄膜形态依附于块状 TiN 存

在，并且结构保留完整。开坯锻造的多道次热变形工

序无法破碎氮化物颗粒。

（2）在细晶组织状态下（平均晶粒尺寸 8 μm），高

温疲劳断裂起始于氮化物（单独和团簇态）。当应变

幅大于 0. 9% 时，断裂源主要为表面氮化物，极少情况

为表面硼化物和氧化物（Al2O3 和 MgSiO3）。其中，

Al2O3 显著降低合金疲劳寿命，而硼化物和 MgSiO3 无

明显负面影响；当应变幅小于 0. 9% 时，断裂源为氮化

物-解理面型，位置均在近表面/内部。

（3）400 ℃与 650 ℃的温度差别不改变同疲劳应变

水平下的断裂方式，但显著影响疲劳寿命：当应变幅

大于 0. 9% 时，温度升高寿命降低，当应变幅小于

0. 9% 时，温度升高寿命增加。这种影响变化可归因

于高应变水平下表面氮化物开裂和低应变水平下近

表面/内部氮化物-解理面断裂两种断裂机制的差异。

（4）在粗晶组织状态下（平均晶粒尺寸 16 μm），

400 ℃各应变水平下的疲劳断裂为始于表面的准解理

断裂。晶粒尺寸的增加抑制了内生夹杂物诱发疲劳

断裂的倾向，滑移诱发的解理断裂成为主导断裂

机制。
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连续吸波 SiC纤维增强 SiOC陶瓷基
复合材料的高温吸波性能
High temperature absorption properties of 
SiOC ceramic matrix composite reinforced 
by continuous microwave-
absorbing SiC fibers
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摘要：利用带原位 BN 涂层的吸波 SiC 纤维为增强体，以硅氧碳（SiOC）陶瓷为基体，采用先驱体浸渍裂解（precursor 
infiltration pyrolysis，PIP）工艺制备 SiC-BN/SiOC 陶瓷基复合材料。在 7 个 PIP 制备周期后复合材料实现致密化，密度为

2. 05 g/cm3，孔隙率为 4. 28%。采用矢量网络分析仪测试介电常数，结合传输线理论对复合材料在 8. 2~18 GHz 下室温

至 800 ℃的吸波性能进行计算优化。结果表明：SiC-BN/SiOC 复合材料的室温介电常数呈现出明显的频散效应，使其

具有良好的宽频吸波特性。当复合材料厚度为 2. 1 mm 时，在 X 波段和 Ku 波段反射损耗优于-10 dB 的最大频宽为

5. 7 GHz。此外，复合材料的复介电常数实部和虚部随着环境温度的升高而增大。在宽频反射损耗优于-5 dB 的水平

下，材料的最优厚度由 2. 3 mm（200 ℃）降至 1. 1 mm（800 ℃）。

关键词：SiC 纤维；SiOC 陶瓷；复合材料；介电常数；微波吸收
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Abstract：The SiC-BN/SiOC ceramic matrix composites are prepared through the precursor infiltration 
pyrolysis（PIP） process， using wave-absorbing SiC fibers with in-situ BN coatings as reinforcements and 
SiOC ceramic as the matrix.  After 7 PIP preparation cycles， the composite achieves densification with 
density of 2. 05 g/cm³ and porosity of 4. 28%.  The dielectric constants are tested with vector network 
analyzer.  Using transmission line theory， the microwave-absorbing properties of the composites from room 
temperature to 800 ℃ at 8. 2-18 GHz are optimized.  The results show that the dielectric constants of the 
SiC-BN/SiOC composites exhibits significant frequency dispersion effects， leading to broadband 
microwave-absorbing properties.  When the thickness of the composites is 2. 1 mm， the maximum 
bandwidth of the reflection loss better than -10 dB in the X band and the Ku band is 5. 7 GHz.  As the 
ambient temperature increases， the real and imaginary parts of the complex permittivity of the composites 
both increase.  For reflection loss better than -5 dB in a wide bandwidth， the optimum thicknesses 
decrease from 2. 3 mm （200 ℃） to 1. 1 mm （800 ℃）.
Key words：SiC fiber；SiOC ceramic；composite；dielectric constant；microwave absorption
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雷达隐身材料技术是国防系统提升立体化侦察

打击能力的一个重要研究方向［1-2］。随着武器装备的

快速发展，航空、航天飞行器的全方位隐身对雷达吸

波材料提出了高温服役需求。飞行器机翼前缘和尾

喷管等部件的服役温度高达 700 ℃，且外形设计余地

有限［3］，这就要求新一代吸波材料需要具备耐高温、低

密度、高强度以及吸波性能强的综合特性。与传统的

涂层吸波材料相比，结构吸波材料因具备承载/吸波

一体化的突出优势而成为高温吸波材料的一个重要

发展方向［4］。其中，连续纤维增强陶瓷基复合材料

（ceramic matrix composite，CMC）是主要的高温结构

吸波材料体系［5］。CMC 具备良好的耐温性能和吸波

性能可设计性，在军事领域已经具有广泛的应用［6-7］。

该类材料早期常用的增强纤维为碳纤维。碳纤维的

化学稳定性好、力学性能高、对电磁波呈强反射特性，

需要通过纤维混编［8］或纤维表面修饰［9］等方法实现复

合材料的吸波性能。此外，碳纤维在大气中的抗氧化

性差，作为高温结构件的应用受到限制［10-11］。相比之

下，采用先驱体转化法制备的连续 SiC 纤维不仅具有

低密度、高强度、耐热氧化（发动机燃气环境的长期使

用温度为 1000 ℃以上）等特性，还具有吸波性能可调

节 的 特 点 ，已 经 被 广 泛 应 用 于 高 温 结 构 吸 波 材

料中［12-13］。

作为高温结构 -隐身一体化复合材料，与连续吸

波 SiC 纤维匹配使用的陶瓷基体通常也为耐高温陶

瓷，目前主要是 SiC 和 Si3N4体系［14-15］。通过多尺度结

构设计［16-17］、纤维表面改性［18］等方法可以调整复合

材料的吸波效率。除了上述非氧化物陶瓷之外，具有

Si—O—C四面体结构的 SiOC 陶瓷具备较高的热

稳定性、低膨胀系数和低成本［19］等优势，与 SiC 纤维存

在良好的热物理化学相容性，有望成为一种高性能、低

成本的基体材料。然而，国内外对连续吸波 SiC 纤维增

强 SiOC陶瓷基复合材料体系吸波性能的研究较少。

本工作以连续吸波 SiC 纤维为增强体，SiOC 陶瓷

为基体，BN 涂层为界面涂层，利用先驱体浸渍裂解工

艺（precursor infiltration pyrolysis，PIP）制备 SiC-BN/
SiOC 陶瓷基复合材料。分析 SiC-BN/SiOC 复合材料

在 8. 2~18 GHz 下的室温至 800 ℃的介电性能，在传

输线理论的指导下对 SiC-BN/SiOC 复合材料的室温

和高温吸波性能进行计算并优化。

1　实验材料与方法

1. 1　实验材料

吸波 SiC 纤维由厦门大学提供，采用碳热还原氮

化技术在纤维表面制备原位 BN 涂层［20］，将所得的纤

维命名为 SiC-BN 纤维。采用分子量为 9100 g/mol、
软化点为 35~55 ℃的聚甲基硅倍半氧烷树脂（MK，瓦

克化学有限公司）作为 SiOC 陶瓷的先驱体。

采用 PIP 法制备 SiC-BN/SiOC 复合材料。首先，

在高于 90 ℃的去离子水中对 SiC-BN 纤维进行脱胶。

将脱胶后的纤维单向紧密排列，然后叠层，层与层之

间的纤维以 0°/90°相交，共计堆叠 12 层得到纤维预制

件。将纤维预制件与加热软化后的 MK 树脂置于

130 ℃的真空干燥箱中充分浸渍 30 min，随后将其放

入井式炉中固化和热解，固化条件为 200 ℃/5 h（N2），

热解条件为 900 ℃/1 h（N2）。将浸渍-固化-热解过程

重复 7 次，最终获得致密的 SiC-BN/SiOC 复合材料。

将复合材料切割成 22. 86 mm×10. 16 mm，15. 80 mm×
7. 90 mm 的矩形，分别用于 X 波段和 Ku 波段的电磁参

数测试。

1. 2　实验方法

采用扫描电子显微镜（SEM，SU70）观察 SiC-BN
纤维和 SiC-BN/SiOC 复合材料的微观结构。根据阿

基米德原理，以蒸馏水为介质测定 SiC-BN/SiOC 复合

材料的密度。采用 MS4644A 型矢量网络分析仪测定

复合材料的介电性能。

根据传输线理论和阻抗传递计算方法，带有金属

背板的单层材料反射损耗（reflection loss，RL）可以用

式（1）表示：

RL = 20lg
|

|
|
||
| Z in - Z 0

Z in + Z 0

|

|
|
||
|

（1）

Z in = μ r

ε r
tanh ( )j( )2πfd

c
μ r ε r （2）

式中：Zin为材料的等效输入阻抗；Z0为空气阻抗；μr为

材料的相对复磁导率；ε r 为材料的相对复介电常数；

f 为入射电磁波频率，GHz；d 为材料的厚度，mm；c 为
真空条件下的光速，m/s。

2　结果与分析

2. 1　SiC-BN/SiOC复合材料的结构特征

SiC-BN 纤维的基本性能如表 1 所示。图 1 为

SiC-BN 纤维的 SEM 图。由图 1（a）可知，SiC-BN 纤

表 1　实验用 SiC-BN纤维的基本性能

Table 1　Basic properties of SiC-BN fiber for experiment

Tensile 
strength/GPa
2. 6

Tensile 
modulus/GPa
210

Diameter/
μm
14. 2

Coating 
thickness/nm
160

Resistivity/
（Ω·cm）

10
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维的断面致密，未见大尺寸缺陷，断裂源位于纤维表

面，裂纹从断裂源出发向四周辐射，形成起伏明显的

羽状区，呈典型的脆性断裂特征。由其高倍图可知，

BN 涂层与纤维断口齐平并且结合紧密，在 BN 涂层中

可见片层状结构。由图 1（b）可知，纤维表面的 BN 涂

层较为光滑，纤维直径均匀，从其高倍图中观察到 BN
涂层呈典型的“蠕虫状”形貌，对应 h-BN 的六方氮化

硼结构。

图 2 为 SiC-BN/SiOC 复合材料 7 次 PIP 制备周期

后的截面形貌。可见复合材料结构致密，无大尺寸孔

洞。图 3 为 PIP 制备周期与 SiC-BN/SiOC 复合材料

增重率的关系曲线。可知，第 7 次 PIP 周期后复合材

料的增重率小于 0. 5%，表明材料已经实现致密化，最

终 SiC-BN/SiOC 复合材料的厚度为 3 mm，密度为

2. 05 g/cm3，开孔率为 4. 28%。该 SiOC 基体的致密化

周期数显著小于常规的 PIP-SiC 基体工艺，主要由于

该 SiOC 先驱体的陶瓷产率大于 80%，高于 SiC 先驱

体（聚碳硅烷）的陶瓷产率。除此之外，本工作采用的

熔融浸渍 PIP 工艺可以显著提高复合材料致密度［21］，

改善其综合性能。

2. 2　SiC-BN/SiOC 复合材料室温电磁参数及吸波性

能计算优化

课题组前期工作表明［22］，利用连续 SiC 纤维为增

强体制备的 SiOC 陶瓷基复合材料具有优异的力学性

能。在此基础上，本工作主要验证连续 SiC 纤维增强

图 1　SiC-BN 纤维的 SEM 图  （a）截面；（b）表面

Fig. 1　SEM images of SiC-BN fibers （a）cross section；（b）surface

图 3　PIP 制备周期与 SiC-BN/SiOC 复合材料增重率关系

Fig. 3　Relationship of PIP preparation period and mass gain 
rate of SiC-BN/SiOC composites

图 2　经过 7 次 PIP 制备的 SiC-BN/SiOC 复合材料截面形貌

Fig. 2　Cross-sectional morphologies of SiC-BN/SiOC 
composites prepared by PIP for 7 times
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SiOC 陶瓷基复合材料用于宽频吸波复合材料的可行

性。SiC-BN/SiOC 复合材料为非磁性材料，因此其复

磁导率实部为 1，虚部为 0。
图 4 为室温下 SiC-BN/SiOC 复合材料复介电常

数、损耗角正切 tanδ、|Zin－1|及 Cole-Cole曲线。图 4（a）
为 SiC-BN/SiOC 复合材料的复介电常数。随着电磁

波频率从 8. 2 GHz 升高至 18 GHz，复合材料的实部 ε ′
从 8. 04 降至 6. 33，虚部 ε′′从 6. 03 降至 3. 35，表明 SiC-
BN/SiOC 复合材料的复介电常数随着电磁波频率升

高而降低，呈现出典型的频散效应。SiC-BN/SiOC 中

的主要吸波剂为 SiC 纤维，复合材料中存在 SiC 纤维

微观组织、单纤维、纤维束、编织结构等跨尺度单元，

这些单元的协同作用导致材料对不同频段的电磁波

产生不同响应，使复合材料出现频散效应［23］，这有助

于拓宽复合材料的吸波频段。图 4（b）中 SiC-BN/
SiOC 复合材料的 tanδ 高于 0. 5，对电磁波的损耗能力

较强。图 4（c）为 3 mm 厚度下材料的 |Zin－1|，发现材

料的阻抗匹配能力随频率升高而降低。图 4（d）为复

合材料在 8. 2~18 GHz 时的 Cole-Cole 曲线。该曲线

上存在明显的极化半圆和长尾，表明在交变电磁场的

作用下，SiC-BN/SiOC 复合材料的介电行为受到多个

介电弛豫过程和电导损耗的影响。吸波 SiC 纤维组分

中含有较多 β-SiC 相和裂解碳相［23］，分别对电磁波产

生较强的弛豫极化和电导损耗作用。

图 5 为室温下 SiC-BN/SiOC 复合材料的吸波性

能计算优化结果。由图 5（a）可知，在 0. 01~5 mm 厚

度范围内，复合材料的反射损耗无法在 X 波段和 Ku 波

段均优于-10 dB。但在 2. 0~2. 8 mm 时，反射损耗优

于-10 dB 的频宽较大。其中，2. 8 mm 时在 X 波段的

反射损耗优于-10 dB 的有效吸波频宽（effective ab‐
sorption bandwidth，EAB）达 4. 17 GHz。由图 5（b）可

知，在 2. 6~2. 9 mm时，复合材料的反射损耗优于-5 dB
的频宽均为 9. 8 GHz；在 2. 0~2. 3 mm 时，复合材料的

反射损耗优于-10 dB 的频宽均大于 5 GHz，其中，厚

度为 2. 1 mm 时，反射损耗优于-10 dB 的频宽最大，

为 5. 7 GHz，反射损耗最小值为-21. 06 dB。此外，

反射损耗的干涉峰随着材料厚度的增加而向低频移

动，表明可以通过调整材料的厚度来调整吸收频率

范围。

表 2 为本工作所制备的 SiC-BN/SiOC 复合材料

与近几年报道的 SiC-CMCs复合材料的宽频吸波性能

比较［24-28］。对比可知，SiC-BN/SiOC 复合材料在 X 波

段和 X+Ku波段均表现出良好的宽频吸波性能。结合

其制备周期短的特点，说明该材料的综合优势显著。

图 4　室温下 SiC-BN/SiOC 复合材料复介电常数（a），

损耗角正切（b），|Zin－1|（c）及 Cole-Cole 曲线（d）
Fig. 4　Complex permittivity（a），tanδ（b），|Zin－1|（c） and Cole-Cole curve（d） of 

SiC-BN/SiOC composites at room temperature
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图 6 为 SiC-BN/SiOC 复合材料的吸波机制示意

图。电磁波入射到 SiC-BN/SiOC 陶瓷基复合材料表

面时，由于 SiOC 基体发挥了阻抗匹配作用，大部分入

射电磁波进入 SiOC 基体内部。此时，BN 涂层的存在

改善 SiOC 基体与 SiC 纤维之间的阻抗匹配，减少电磁

波的反射，使更多电磁波由基体经 BN 涂层进入 SiC
纤维内部。此后，SiC 纤维中 β-SiC 微晶产生极化损

耗，自由碳则主要产生涡流损耗，使 SiC 纤维充分消耗

电磁波。BN 涂层作为纤维与基体之间的界面结构，

也可产生更多的界面极化来消耗电磁波。在 SiOC 基

体、SiC 纤维、BN 界面这些多组元、跨尺度结构的协同

作用下，复合材料实现高效宽频吸波。

2. 3　SiC-BN/SiOC 复合材料高温电磁参数及吸波性

能计算优化

图 7 为室温至 800 ℃下 SiC-BN/SiOC 复合材料的

复介电常数实部，虚部，平均值，损耗角正切和 |Zin-1|。
如图 7（a），（b）所示，频率范围为 8. 2~18 GHz 时，随着

测试温度的升高，SiC-BN/SiOC 复合材料的 ε′增大，

说明该材料的极化能力增强；复合材料的 ε′′在 X 波段

未表现出明显的规律，但在 Ku 波段随温度升高而增

大，材料对电磁波的总体损耗能力随温度的升高而

增强。图 7（c）中，复合材料的 ε′和 ε′′平均值随温度

的升高而增大，表现出明显的温度依赖性。这是由

于在 SiC-BN/SiOC 复合材料中，其介电性能主要由

吸波 SiC 纤维贡献。SiC 纤维的 ε′和 ε′′分别受电子弛

豫极化时间和电导损耗的影响［29］。在高温下，材料

内部的迁移电子对电磁场的响应更迅速，电子弛豫

极化时间随温度升高而缩短，引起 ε′的增大；吸波 SiC
纤维的电导率随温度升高而增加［19］，引起 ε′′的增大。

由图 7（d），（e）可知，随着温度的升高，SiC-BN/SiOC

图 6　SiC-BN/SiOC 复合材料吸收机制示意图

Fig. 6　Schematic diagram of absorption mechanism in 
SiC-BN/SiOC composites

图 5　室温下 SiC-BN/SiOC 复合材料吸波性能计算优化

（a）吸波性能矩阵图；（b）计算反射损耗曲线

Fig. 5　Calculated optimization of microwave-absorbing properties of SiC-BN/SiOC composites at room temperature
（a）matrix diagram of microwave-absorbing property；（b）curves for calculating reflection loss

表 2　SiC-BN/SiOC复合材料与已报道的 SiC-CMCs的电磁波吸收性能比较

Table 2　Comparison of electromagnetic waves-absorption property of SiC-BN/SiOC composites with reported SiC-CMCs

Fiber

SiC

SiC

SiC

SiC

SiC

SiC

SiC

Matrix

SiOC

SiOC-mullite hybrid ceramic

Si3N4-SiOC

SiC

Si3N4-SiOC-Si3N4

SiOC

SiOC

Dopant

SiO2

Al2O3

Thickness/mm

3. 0

3. 2

2. 5

2. 8

2. 9

2. 8

2. 1

Bandwidth of RL<-10 dB/GHz

3. 21（X band）

3. 89（X band）

4. 0（X band）

3. 51（X band）

4. 0（X band）

4. 17（X band）

5. 70（X+Ku band）

Reference

［24］

［25］

［26］

［27］

［28］

This work

This work
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复合材料 tanδ 在低频段没有明显变化规律，但在高频

段明显升高，显示了其对电磁波的强损耗能力。与此

同时，复合材料的阻抗匹配能力随温度升高而逐渐

减小。

图 8 为不同温度下 SiC-BN/SiOC 复合材料的吸

波性能计算优化。由吸波性能矩阵图可知，各个高温

段的 SiC-BN/SiOC 复合材料反射损耗优于-5 dB 的

区域均显著大于反射损耗优于-10 dB 的区域，说明材

料在优于-5 dB 的水平上更容易实现宽频吸波。在

本工作中，将高温反射损耗优于－5 dB 的最大频宽命

名为最大有效吸波频宽（EABmax）。可知，当温度为

200 ℃时，复合材料在 2. 2~2. 5 mm 时的 EABmax 达到

9. 8 GHz，其中 2. 3 mm 时的吸波性能最好，反射损耗

最大值为-5. 52 dB，平均反射损耗为-7. 97 dB。在

400 ℃时，材料在 1. 9~2. 1 mm 时的 EABmax 覆盖了 X
全波段和 Ku 全波段，其中 2. 0 mm 时材料的反射损耗

在 8. 2~18 GHz 均优于 -5. 46 dB，平均反射损耗为

-7. 45 dB。在 600 ℃时，材料在 1. 3 mm 时的 EABmax

为 6. 25 GHz，平均反射损耗为-4. 96 dB。在 800 ℃
时，复合材料在 1. 1 mm 时的 EABmax 为 5. 25 GHz，平
均反射损耗为-4. 84 dB。

表 3 为 200~800 ℃时 SiC-BN/SiOC 复合材料反

射损耗优于-5 dB 对应的最优参数。可知，随着温度

升高至 800 ℃，宽频反射损耗优于-5 dB 时的最优厚

度逐渐降低，最优厚度下的平均反射损耗逐渐增大。

图 9 为 200~800 ℃时 SiC-BN/SiOC 复合材料在最优

厚度下的计算反射损耗曲线。可知，复合材料在最优

厚度下的宽频反射损耗曲线随温度升高呈上移趋势，

表明复合材料的最优吸波性能随温度的升高而逐渐

下降。这是因为材料的吸波性能是由电磁波衰减特

性和阻抗匹配特性共同决定［30］。虽然高温环境下复

合材料对电磁波的衰减能力增强，但其阻抗匹配能力

降低，大量电磁波在材料表面发生反射而无法进入材

料内部进行衰减。

由式（2）可知，复合材料的 Zin与电磁波频率、复合

材料的厚度以及电磁参数有关，高温下电磁参数变化

（图 7）会改变复合材料的输入阻抗。材料的阻抗匹配

能力可以用输入阻抗与大气阻抗的绝对差值 |Zin-1|进
行 表 征 。 图 10 为 200，400，600，800 ℃ 时 SiC-BN/
SiOC 复合材料在 0. 1~5. 0 mm 下的 |Zin-1|矩阵图，该

图可直观地描述复合材料在高温下的阻抗匹配能力

变化规律。可知，仅在 600 ℃和 800 ℃时，矩阵图中存

在 |Zin-1|≈0 的狭小区域，此时材料的输入阻抗与大

气阻抗完全匹配，但有效吸波频宽很窄。此外，各个

温度下的 |Zin-1|矩阵图中都存在黄绿色带状区域，对

应复合材料较优的阻抗匹配能力。随着温度的升高，

图 7　不同温度下 SiC-BN/SiOC 复合材料复介电常数实部（a），

虚部（b），平均值（c），损耗角正切（d）和 |Zin－1|（e）
Fig. 7　ε′（a），ε′′（b），average dielectric constant（c），tanδ（d） and |Zin－1|（e） of 

SiC-BN/SiOC composites at different temperatures
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黄绿色带状区域所对应的材料厚度范围逐渐减小，由

200 ℃时约 2. 3~3. 8 mm（8. 2 GHz）降至 800 ℃时约

1. 8 mm（8. 2 GHz），表明复合材料在高温下实现宽频

吸波性能所需的厚度逐渐降低。

综上所述，以带有原位 BN 涂层的吸波连续 SiC
纤维为增强体，SiOC 陶瓷为基体，采用 PIP 法制备的

SiC-BN/SiOC 陶瓷基复合材料具有良好的室温吸波

性能，能够实现反射损耗优于 -10 dB 的频宽超过

5 GHz、反射损耗优于 -5 dB 的频宽达到 9. 8 GHz。
该复合材料的介电性能表现出明显的温度依赖性，随

着环境温度的升高，复合材料的阻抗匹配能力和吸波

性能逐渐下降。但是通过结构设计与优化，可充分

图 8　不同温度下 SiC-BN/SiOC 复合材料吸波性能计算优化

（a）200 ℃；（b）400 ℃；（c）600 ℃；（d）800 ℃；（1）吸波性能矩阵图；（2）计算反射损耗曲线

Fig. 8　Calculated optimization of microwave-absorbing properties of SiC-BN/SiOC composites at different temperatures
（a）200 ℃；（b）400 ℃；（c）600 ℃；（d）800 ℃；（1）matrix diagram of microwave-absorbing property；（2）curves for calculating reflection loss
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发挥该体系复合材料的结构/吸波一体化性能。后

续可通过引入对温度不敏感或对温度有反向依赖性

的吸波体结构对复合材料进行高温吸波性能改性，并

针对新的材料体系进一步开展计算优化设计与实验

验证。

3　结论

（1）以连续吸波 SiC 纤维为增强体的 SiC-BN/
SiOC 陶 瓷 基 复 合 材 料在 7 个 PIP 制备周期后实现

致密化，复合材料密度为 2. 05 g/cm3，孔隙率为 4. 28%。

（2）SiC-BN/SiOC 复合材料的复介电常数呈现出

显著的频散效应，有助于拓宽该材料的吸波频段。在

室温下，当材料厚度为 2. 0~2. 3 mm 时，反射损耗优

于-10 dB 的频宽均大于 5 GHz，其中，当材料厚度为

2. 1 mm 时，反射损耗在 X 波段和 Ku 波段优于-10 dB
的最大频宽达到 5. 7 GHz。

（3）SiC-BN/SiOC 复合材料的高温复介电常数随

着温度的升高而增大。随着温度由 200 ℃升至 800 ℃，

在宽频反射损耗优于-5 dB 的条件下，复合材料对应

表 3　200~800 ℃时 SiC-BN/SiOC复合材料反射损耗

优于－5 dB时的最优参数

Table 3　Optimal parameters of SiC-BN/SiOC composites 
for reflection loss better than -5 dB at 200-800 ℃

T/℃

200

400

600

800

Best 
thickness/
mm

2. 3

2. 0

1. 3

1. 1

EABmax/
GHz

9. 80

9. 80

6. 25

5. 25

RL/dB

Minimum

-10. 08（11. 1 GHz）

-9. 42（10. 6 GHz）

-7. 89（12. 4 GHz）

-9. 11（13. 0 GHz）

Average

-7. 97

-7. 45

-4. 96

-4. 84

Maximum

-5. 25

-5. 46

-0. 79

-0. 35

图 9　200~800 ℃时 SiC-BN/SiOC 复合材料在

最优厚度下的计算反射损耗曲线

Fig. 9　Calculated reflection loss curves of SiC-BN/SiOC 
composites at optimum thickness at 200-800 ℃

图 10　SiC-BN/SiOC 复合材料在 0. 1~5. 0 mm 下的 |Zin－1|矩阵图

（a）200 ℃；（b）400 ℃；（c）600 ℃；（d）800 ℃
Fig. 10　Matrix diagrams of |Zin－1| of SiC-BN/SiOC composites from 0. 1-5. 0 mm

（a）200 ℃；（b）400 ℃；（c）600 ℃；（d）800 ℃
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的最优厚度由 2. 3 mm 降至 1. 1 mm，表明其在高温下

实现高效吸波所需的厚度显著下降。
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K439B镍基高温合金不同壁厚
平板件铸态组织特征
As-cast microstructure characteristics of 
K439B nickel-based superalloy thin-
walled castings of different thickness

周德鹏 1，隋大山 1*，麻晋源 1，桂大兴 2，董安平 3*，孙宝德 3
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摘要：K439B 是一种服役温度可达 800 ℃以上的新型镍基高温合金，由于铸件结构向着薄壁化方向发展，有必要开展

K439B 合金薄壁铸件的微观组织特征研究。为此设计了壁厚分别为 1 mm 和 2 mm 的薄壁铸件，进行了精密铸造实验和

数值模拟。铸件的铸态组织对比分析表明，壁厚 1 mm 和 2 mm 薄壁的枝晶生长方向均为沿型壁指向中心，区别在于

1 mm 薄壁的枝晶生长方向与型壁夹角更接近垂直，并且 1 mm 和 2 mm 薄壁的平均一次枝晶臂间距分别为 60. 64 μm 和

46. 23 μm；平均二次枝晶臂间距分别为 19. 31 μm 和 22. 69 μm；并且 1 mm 薄板的平均晶粒尺寸为 216. 61 μm，2 mm 薄板

的平均晶粒尺寸为 239. 11 μm。结合数值模拟分析表明，枝晶臂间距与温度梯度和冷却速率的关系趋势基本符合已有的

经验公式，但是当壁厚减小到某临界厚度时，一次枝晶臂间距与温度梯度和冷却速率的关系不再简单符合该经验公式。

实验和模拟分析结果为合理制订 K439B 合金薄壁件的铸造工艺提供了参考和借鉴。

关键词：K439B 镍基高温合金；薄壁铸件；枝晶臂间距；晶粒尺寸；数值模拟

doi： 10. 11868/j. issn. 1001-4381. 2023. 000808
中图分类号： TG146. 1+5；TB31  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2025）01-0091-08

Abstract：K439B is a new type of nickel-based superalloy with a service temperature up to 800 ℃ .  In the 
face of the demand for mass reduction of aircraft， the structure of its components is developing in the 
direction of thin-wall.  Thus， it is necessary to study the microstructure of the K439B alloy thin-walled 
castings.  For this purpose， the thin-wall castings with wall thicknesses of 1 mm and 2 mm are designed， 
and gravity investment casting experiments and numerical simulations are conducted.  Comparative analysis 
of the as-cast microstructure of the castings shows that the growth directions of the dendrites in both 1 mm 
and 2 mm thin-wall are along the shell wall pointing to the center， the difference is that the growth 
directions of the dendrites in the 1 mm thin-wall are closer to the vertical angle with the wall.  The average 

引用格式：周德鹏，隋大山，麻晋源，等 . K439B 镍基高温合金不同壁厚平板件铸态组织特征［J］. 材料工程，2025，53（1）：91-98.
ZHOU Depeng，SUI Dashan，MA Jinyuan，et al. As-cast microstructure characteristics of K439B nickel-based superalloy 
thin-walled castings of different thickness［J］. Journal of Materials Engineering，2025，53（1）：91-98.
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primary dendrite arm spacings （PDAS） are 60. 64 μm for 1 mm thin-wall and 46. 23 μm for 2 mm thin-
wall， respectively.  The average secondary dendrite arm spacings （SDAS） are 19. 31 μm for 1 mm thin-
wall and 22. 69 μm for 2 mm thin-wall， separately.  Meanwhile， the average grain size of the 1 mm thin-
wall is 216. 61 μm， and the corresponding size of the 2 mm thin-wall is 239. 11 μm.  Combined with 
numerical simulation analysis， it is shown that the relationship trend between dendrite arm spacings， 
temperature gradient， and cooling rate basically matches the existing empirical formula， but the relationship 
between PDAS and temperature gradient and cooling rate no longer simply matches the formula when the 
wall thickness is reduced to a certain critical thickness.  These results of the experimental and simulation 
analysis could provide a reference to rationally design the casting process for the K439B nickel-based 
superalloy thin-walled casting crafts.
Key words：K439B nickel-based superalloy；thin-wall casting；dendrite arm spacing；grain size；numerical 
simulation

镍基高温合金具有优异的力学性能、铸造性能、

抗氧化性能以及良好的组织稳定性而被广泛应用于

航空航天领域［1-2］。K439B 镍基高温合金是由北京航

空材料研究院在 K439 基础上研制而成的一种新型高

温合金，服役温度达到 800 ℃以上，目前已经应用在航

空领域大型复杂结构件的热端零部件制造上。陈晶

阳等［3］通过实验比对 K439B 与其他常用镍基高温合金

的性能时发现前者拉伸性能和承温能力达到 CM939
合金水平，800 ℃抗氧化性能优于 K4169 合金。张雷

雷等［4-6］研究了不同浇注温度、固溶参数对 K439B 合金

微观组织及力学性能影响以及 800 ℃长期时效组织与

性能演变。张明军等［7］研究比对了热等静压态和铸态

对 K439B 合金显微组织的影响。鄯宇等［8］采用有限元

与元胞自动机相结合方法建立框型件宏观数值模型，

并与实际浇注实验比对确定了模型的准确性。Li等［9］

针对 K439B 合金应用于涡轮叶片时激光焊接情况，研

究了焊后热处理对接头组织和力学性能的影响。航

空零部件结构的轻量化和一体化对装备整体性能的

提升有着重要作用［10-11］，随着类似高温合金机匣等航

空铸件薄壁特征越来越显著［12-13］，更薄的结构也有利

于空气动力学和冷却，但目前 K439B 在薄壁件铸造的

研究还相对较少。

已知的是学者们对高温合金薄壁铸件微观组织

特征已经开展了相关研究。Nawrocki 等［14］研究了冷

却速率对 Inconel 713C 高温合金不同直径（1，3，5，10，
20 mm）铸件二次枝晶臂间距 λ2的影响，计算出 λ2与平

均冷却速率之间的函数模型，同时提出铸件直径对 λ2

有着较大的影响。Koerber 等［15］研究不同壁厚（0. 4，
0. 8，1，2 mm）对单晶镍基高温合金 MAR M247LC 一

次枝晶臂间距 λ1 和二次枝晶臂间距 λ2 的影响时发现，

平均 λ1 随壁厚的减小而略有减小，而平均 λ2 与铸型壁

厚无关。Gorny 等［16］研究了壁厚和模壳温度对薄壁球

墨铸铁件微观组织和力学性能的影响，结果表明，壁

厚越薄冷却速率越大，壁厚越大，模具温度越高，每单

位长度内的枝晶数量越少，枝晶间距越大。数值模拟

具有结果预测、原因分析等作用。李剑锋等［17］研究了

薄壁高温合金试样微观组织的截面尺寸效应，总结了

一次枝晶壁间距、二次枝晶臂间距以及 γ'随不同壁厚

的变化规律。孙智等［18］对薄壁 ZTC4 钛合金精密铸件

的表层和心部显微组织进行了分析，结果表明薄壁铸

件和厚大铸件的表层组织和心部组织尺寸分布趋势

基本一致，但随着壁厚增加，晶粒平均尺寸呈近似线

性增大。

为研究 K439B 镍基高温合金薄壁铸件不同壁厚

的微观组织特征，分别设计了壁厚为 1 mm 和 2 mm 的

薄壁平板铸件，进行了重力精密铸造实验。根据制备

的薄壁铸件，观察测量枝晶臂间距和晶粒分布规律，

同时利用 ProCAST 软件，模拟 1 mm 和 2 mm 壁厚铸

件充型凝固时的温度梯度和冷却速率等参数，以对铸

造实验的结果进行讨论和分析。

1　实验材料与方法

实验采用真空感应熔炼炉浇注 K439B 合金薄壁

铸件，合金的化学成分主要由 Ni，Co，Cr，Al，W，Ti，
Ta，Nb，C 及 B 等元素组成，其中 Ti+Al 的成分范围

为 4. 7%~5. 3%（质量分数）。设计了一款壁厚分别

为 1 mm 和 2 mm 的薄壁平板铸件，结构尺寸如图 1 所

示。两块平板均为 100 mm×100 mm 的正方形，薄板

四周设计了直径为 12 mm 的加强筋，直浇道和横浇道

直径均为 20 mm。

薄壁铸件的精密铸造实验步骤包括：（1）根据设

计的薄壁铸件和浇注系统，首先制备出蜡模并组蜡，

经过挂浆、撒砂、烘干结壳、脱蜡等工序，制备出厚度

约为 10 mm 的模壳；（2）利用井式电阻加热炉，将模壳

加热至 900 ℃并保温 3 h；（3）利用 10 kg 真空感应熔炼
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炉，将质量为 5 kg 的 K439B 镍基高温合金熔化至约

1550 ℃；（4）将预热后的模壳放置到真空室内，在真空

状态下进行重力浇注，金属液的浇注温度约为 1500 ℃，

浇注时间约 3 s；（5）铸件浇注完成后静置 15 min，然后

从真空室取出，置于室温环境自然冷却，清理模壳，得

到薄壁铸件，如图 2 所示；（6）分别从壁厚 1 mm 和

2 mm 薄壁切取试样，对试样进行光学显微镜和电子背

散射衍射（EBSD）观察分析，并测量晶粒的枝晶臂间

距、晶粒平均尺寸、晶粒数量和晶粒生长取向等数据。

2　实验结果与讨论

2. 1　不同壁厚薄板的枝晶组织

根据浇注的薄壁铸件，分别在两块薄板中心线的

上、中、下三个位置切取试样，如图 2 所示，1 mm 薄壁

试样分别标记为 a，b 和 c，2 mm 薄壁试样分别为 d，e 和

f。每个试样沿壁厚方向的平面，经打磨、抛光和腐蚀

（HNO3∶HF∶甘油=1∶2∶1），利用金相显微镜观察各

试样的枝晶形貌，结果如图 3 所示。

图 3 为 1 mm 和 2 mm 薄壁不同位置的壁厚方向金

相照片。从图中能够清晰观察到一次枝晶和二次枝

晶，型壁与中部存在一定过冷度，一次枝晶臂大多与

型壁成一定角度并从两侧型壁向中部生长；靠近型壁

图 2 薄壁铸件和取样位置示意图

Fig. 2　Schematic diagram of sampling locations

图 1 薄壁铸件模型

Fig. 1　Thin-walled casting model

图 3　试样沿壁厚方向平面的枝晶形貌

（a）位置 a；（b）位置 b；（c）位置 c；（d）位置 d；（e）位置 e；（f）位置 f
Fig. 3　Dendrite growth in the direction of wall thickness

（a） location a；（b）location b；（c）location c；（d）location d；（e）location e；（f）location f
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侧的枝晶臂更为细长，间距更小，靠近中部的枝晶臂

较为短粗，间隙也较大；在同一厚度的型腔中，从浇口

近端到浇口远端（a 到 c，d 到 f），枝晶臂均变得更为细

长，同时枝晶间隙也更小，即组织更为致密；对于不同

厚度型腔中的同一个高度位置（a 和 d，b 和 e，c 和 f），

1 mm 板的枝晶间隙较小，组织更为致密。

表 1 列出了 1 mm 和 2 mm 薄壁不同位置枝晶臂间

距 λ1 与 λ2 的统计结果，特别是 λ2 能在一定程度上表示

铸件的致密程度，λ2越小意味着组织越致密，显微疏松

越少。从图 3 和表 1 可以看出，1 mm 和 2 mm 薄壁从

浇口近端到浇口远端，λ 1 与 λ 2 均表现为逐渐递减。

1 mm 薄壁比 2 mm 薄壁有更大的 λ1，其中 1 mm 薄壁

的平均 λ1 为 60. 64 μm，2 mm 薄壁的平均 λ1 为 46. 23 
μm，对于 λ2 却有不同的变化趋势，在相同高度位置处

1 mm 薄壁的 λ2 均小于 2 mm 薄壁，其中 2 mm 薄壁的

平均 λ2为 22. 69 μm，1 mm 薄壁的平均 λ2则只有 2 mm
薄壁的 0. 85 倍，为 19. 31 μm。同一高度处靠近型壁侧

和中心处的 λ2 也有所不同，根据图 3（c）所示 1 mm 薄

壁的枝晶形貌，型腔中部枝晶间距较大，枝晶臂较为

短粗，中心处平均 λ2 约为 22. 53 μm；近型壁处枝晶间

距较小，枝晶臂较为细长，靠近型壁处平均 λ2 约为

12. 42 μm，只有前者的 0. 55 倍。

2. 2　不同壁厚薄板的晶粒组织

图 4 为不同位置试样的晶粒生长分布 EBSD 图。

晶粒由靠近型壁处的柱状晶和中心处等轴晶组成，只

是不同厚度薄壁，不同位置处，柱状晶和等轴晶所占

比例不同。1 mm 和 2 mm 薄壁均是靠近浇口位置的柱

状晶比例较高，且随着位置远离浇口，等轴晶的比例相

应增高，晶粒尺寸则减小。2 mm 薄壁与 1 mm 薄壁相

比，在相同高度位置有更高比例的等轴晶。另外柱状

晶生长方向与铸件壁面成一定夹角 θ，且 2 mm 薄壁相

比于 1 mm 薄壁在相同高度位置处，夹角 θ也会更小。

分析晶粒等效直径和晶粒尺寸能更为细致地了

解晶粒形态。表 2 是不同位置的晶粒等效直径和晶粒

数量的统计结果。从表中可以看到，不同薄壁从浇口

近端到远端皆表现出晶粒平均等效直径逐渐减小的

表 1　1 mm 和 2 mm 薄壁的枝晶臂间距统计情况

Table 1　Statistics of dendrite arm spacing of 1 mm and 
2 mm thin plates

Location
a
b
c
d
e
f

λ1/μm
91. 11
67. 79
23. 04
57. 51
49. 51
31. 66

λ2/μm
20. 04
20. 45
17. 45
25. 10
23. 88
19. 08

图 4　壁厚方向上晶粒分布 EBSD 图

（a）位置 a；（b）位置 b；（c）位置 c；（d）位置 d；（e）位置 e；（f）位置 f
Fig. 4　EBSD diagrams of grain distribution in the direction of wall thickness

（a）location a；（b）location b；（c）location c；（d）location d；（e）location e；（f）location f
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趋势；在不同薄壁的相同高度位置处，1 mm 薄壁的型

腔内平均晶粒尺寸更小，其中 1 mm 薄壁厚度方向平

均晶粒尺寸约为 216. 61 μm，2 mm薄壁约为 239. 11 μm。

就平均晶粒面积而言，1 mm 薄壁的平均晶粒面积约为

0. 06 mm2，2 mm 薄壁的平均晶粒面积为 0. 07 mm2。

从这些数据看，1 mm 薄壁比 2 mm 薄壁有更为细小的

晶粒。

2. 3　讨论与分析

为了更好地分析解释上文实验的结果，根据图 1
所示的铸件模型，采用 ProCAST 数值模拟软件，建立

了薄壁铸件精密铸造有限元模型。其中，铸件薄壁位

置的网格尺寸为 0. 5 mm，浇注系统的网格尺寸为

5 mm，共 划 分 了 88 万 面 网 格 和 268 万 体 网 格 。

K439B 合金的浇注温度为 1500 ℃，浇注时间为 3 s，模
壳材料为熔融石英，预热温度为 900 ℃。模壳与铸件之

间的界面换热系数随温度变化，在液相线温度以上为

1500 W/（m2·K），在固相线温度以下为 400 W/（m2·K），

在液相线和固相线温度之间呈线性变化。模壳与

环境的对流换热系数为 10 W/（m2·K），辐射系数

为 0. 8。
由 Hunt［19］建立的一次枝晶间距模型和 Wills 等［20］

在镍基高温合金定向凝固的一次枝晶间距模型，得到

λ1与冷却速率和温度梯度的简化数学关系：

λ1 = kG-0.25 CR
-0.25 （1）

式中：k为与材料本身有关的常量；G为温度梯度，K/mm；

CR 为冷却速率，K/s。由模拟结果得出 1 mm 和 2 mm
薄板的温度梯度和冷却速率分别如图 5 和图 6 所示。

单独看 1 mm 薄壁和 2 mm 薄壁时，λ1与冷却速率 CR 和

温度梯度 G 的关系基本符合公式（1）所示的趋势。横

向对比 1 mm 和 2 mm 薄壁时，λ1与 G 和 CR不再简单符

合该公式。根据 Yang 等［21］在高温合金的薄壁试样研

究可知，λ1随着壁厚的减小而略有减小，但是当壁厚减

小到一定程度时，λ1反而会出现增大现象，该研究中的

拐点出现在 0. 5 ~1 mm 之间。本实验中也出现了类

似现象，但由于材料属性以及实验工艺不同，壁厚转

折点出现在 1 mm 与 2 mm 之间。

表 2　晶粒数据统计表

Table 2　Statistics of grain data

Location

1 mm

2 mm

a
b
c
d
e
f

Grain 
size/μm

222. 45
215. 15
212. 22
248. 52
237. 83
229. 97

Grain 
area/mm2

0. 07
0. 06
0. 05
0. 08
0. 07
0. 07

Average 
grain size/
μm
216. 61

239. 11

Average 
grain area/
mm2

0. 06

0. 07

图 5　不同厚度薄壁截面温度梯度分布图

（a）位置 a；（b）位置 b；（c）位置 c；（d）位置 d；（e）位置 e；（f）位置 f
Fig. 5　Temperature gradient contour of thin-wall cross-section with different thicknesses
（a）location a；（b）location b；（c）location c；（d）location d；（e）location e；（f） location f
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相较于壁厚对 λ1 的影响，其对 λ2 影响规律则有所

不同。Koerber 等［15］在研究壁厚对镍基高温合金单晶

试样 λ2 的影响时认为，λ2 与铸型壁厚无关。在金属凝

固理论中，合金成分一定时，λ2可以简单地看作是冷却

速率的关系式：

λ2 = βCR
-1/3 （2）

式中：β是与材料本身相关的常量。结合图 6 的冷却速

率云图和表 1 中不同薄壁的 λ2，可以看出 λ2 的变化趋

势与 CR 的关系基本与式（2）符合。即由于 1 mm 薄壁

比 2 mm 薄壁在对应位置处具有更快的冷却速率，故

1 mm 薄壁具有更小的 λ2，同理可以解释同一厚度的薄

壁从浇口近端到充型远端 λ2的变化趋势。

1 mm 薄壁厚度方向的等温线距离更近，温度梯度

更大，如图 5 所示。枝晶会沿着逆热流的平行方向生

长，在微观结构中表现出来的就是柱状晶生长方向与

壁面夹角 θ 更大，这与实际实验样品观察的结果一致。

同时，因为 2 mm 薄壁具有更小的温度梯度，故更容易

形成等轴晶，与 EBSD 观察的 2 mm 薄壁微观组织中

具有更高比例的等轴晶相符。

同时从充型过程可以看出，整个浇铸过程中 1 mm
薄壁内等温线距离较小，具有较大的温度梯度，冷却

速率较快，填充速度相对较低，如图 7 所示。由于冷却

速率较快，温度较低，导致金属液的黏度增大，再加

上更薄的型腔内金属液流动方向前端的液面半径

更小，所受到的拉普拉斯力相对更大，金属液流动受

到的阻力也更大，流动速度较慢，充型所需要的时间

就会更长。因此薄壁型腔易发生浇不足和冷隔等

缺陷。

3　结论

（1） 不同壁厚铸件铸态枝晶组织研究表明，1 mm
薄壁比 2 mm 薄壁有更大的一次枝晶臂间距 λ1，其中

1 mm 和 2 mm 薄 壁 的 平 均 λ1 分 别 为 60. 64 μm 和

46. 23 μm；1 mm 薄壁比 2 mm 薄壁有更小的二次枝晶

臂间距 λ2，1 mm 和 2 mm 薄壁的平均 λ2 分别为 19. 31 
μm 和 22. 69 μm。铸件壁越薄，熔体的冷却速率越大，

枝晶生长更为致密。

（2）不同壁厚铸件铸态晶粒组织研究表明，1 mm
薄壁厚度方向平均晶粒尺寸约为 216. 61 μm，平均晶

粒面积约为 0. 06 mm2；2 mm 薄壁的平均晶粒尺寸约

为 239. 11 μm，平均晶粒面积为 0. 07 mm2。即 1 mm
薄壁比 2 mm 薄壁有着更为细小的晶粒。另外，1 mm
薄壁比 2 mm 薄壁的温度梯度更大，柱状晶生长方向

与壁面夹角 θ 更大，而 2 mm 薄壁具有更多比例的等

轴晶。

图 6　不同厚度薄壁截面冷却速率分布图

（a）位置 a；（b）位置 b；（c）位置 c；（d）位置 d；（e）位置 e；（f）位置 f
Fig. 6　Cooling rate contour of thin-wall cross-section with different thicknesses

（a）location a；（b）location b；（c）location c；（d）location d；（e）location e；（f）location f
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（3）基于数值模拟和铸态枝晶组织的分析表明，

一次枝晶臂间距 λ1 与温度梯度 G 和冷却速率 CR 的关

系趋势基本符合 λ1 ~G-0. 25 CR
-0. 25 的规律，但是当壁厚

减少到某临界厚度时，λ1与 G 和 CR的关系不再简单符

合该公式，本研究中，相比于 2 mm 薄壁具有更大 G 和

CR的 1 mm 薄壁反而具有更大的 λ1；二次枝晶臂间距 λ2

受壁厚影响不大，其与温度梯度 G 和冷却速率 CR的关

系基本符合 λ2 ~CR
-1/3 的规律。
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GH4065A高温合金塑性连接过程中
界面组织演变行为
Interfacial microstructure evolution behavior 
during plastic deformation bonding of 
GH4065A superalloy

苏力东 1，孟庆琪 1，宁永权 1*，黄 烁 2，张文云 2，张北江 2

（1 西北工业大学  材料学院，西安  710072；
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SU　Lidong1，MENG　Qingqi1，NING　Yongquan1*，

HUANG　Shuo2，ZHANG　Wenyun2，ZHANG　Beijiang2

（1 School of Materials Science and Engineering，Northwestern 
Polytechnical University，Xi’an 710072，China；2 High 
Temperature Materials Research Division，Central Iron
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摘要：为了解 GH4065A 合金在塑性连接过程中界面组织的演变规律，在 1050~1110 ℃，20~40 MPa 和 20~35 min 的条件

下，开展 GH4065A 合金塑性连接实验。通过 OM，SEM，EBSD 表征接头中连接区与未连接区之间的特殊位置，深入研究

连接温度、保载时间、连接压力对界面微观组织的影响规律，重点关注塑性连接时界面上再结晶晶粒的形成以及原始界

面的愈合过程。结果表明：提高连接温度、压力，延长保载时间有利于实现界面愈合，但与此同时也会促进接头晶粒的粗

化，在 1080 ℃，30 MPa，30 min 的参数下所得的塑性连接接头组织均匀且无明显缺陷，具有良好的冶金结合效果。在界面

冶金结合形成的过程中，发生晶界弓出形核为主的非连续性动态再结晶，存在亚晶渐进性转动形核的连续性动态再结

晶。随着塑性连接的持续进行，再结晶晶粒形核并向原始界面生长，从而促进界面的消除。塑性连接致冶金结合形成主

要经历初始接触、形核与晶粒长大、接头形成三个阶段。

关键词：GH4065A 高温合金；塑性连接；界面微观组织；动态再结晶；界面愈合

doi： 10. 11868/j. issn. 1001-4381. 2023. 000846
中图分类号： TG453+. 1；TB31  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2025）01-0099-11

Abstract：To clarify the evolution of the interfacial microstructure of GH4065A superalloy during plastic 
deformation bonding， the GH4065A superalloy is bonded under temperatures of 1050-1110 ℃ with the  
pressure of 20-40 MPa and a time range of 20-35 min.  OM，SEM， and EBSD were employed to 
characterize the special positions between bonding regions and unbinding regions to investigate further the 
influence of plastic deformation bonding parameters（bonding temperature，holding time，and bonding 
pressure） on the microstructural evolution of the interface. This study focuses on the nucleation of new 
recrystallization grains in the bonding area and the healing of the original interface.  The results show that 
increasing the bonding temperature， pressure and the holding time will facilitate the healing of the interface.  
but at the same time， it will also prompte the coarsening of the grains simultaneously.  The joint obtained 
under 1080 ℃ ，30 MPa，30 min has uniform microstructure and no obvious defects， exhibiting an 
excellent metallurgical bonding effect. The results of EBSD show that the discontinuous dynamic 
recrystallization characterized by strain-induced grain boundary bulging is the dominant mechanism， and 
continuous dynamic recrystallization characterized by subgrain progressive rotation occurs in the bonding 

引用格式：苏力东，孟庆琪，宁永权，等 . GH4065A 高温合金塑性连接过程中界面组织演变行为［J］. 材料工程，2025，53（1）：99-109.
SU Lidong，MENG Qingqi，NING Yongquan，et al. Interfacial microstructure evolution behavior during plastic deformation 
bonding of GH4065A superalloy［J］. Journal of Materials Engineering，2025，53（1）：99-109.
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process.  Moreover， the dynamic recrystallization（DRX）nuclei will grow toward the interface with ongoing 
deformation， contributing to the healing of the original interface. The metallurgical bonding caused by 
plastic deformation bonding mainly experiences three stages： initial contact， nucleation and grain growth， 
and joint formation.
Key words：GH4065A superalloy；plastic deformation bonding；interfacial microstructure；dynamic 
recrystallization；interfacial healing

涡轮盘作为航空发动机的核心部件，其性能对发

动机的推重比、服役寿命等方面具有重要影响［1-2］。随

着先进涡扇航空发动机推重比的不断提升，涡轮盘工

作温度已经超过 700 ℃［3］。为此，我国近年开始研发

服役温度高达 750 ℃的镍基变形高温合金涡轮盘用材

料 GH4065A 合金，其综合力学性能接近二代粉末高

温合金，同时兼具高服役温度和低成本的优势，有望

为我国先进航空发动机热端转动部件的选材提供成

熟可靠的解决方案［4-5］。

随着结构设计能力的不断发展和金属热加工水

平的持续提升，双性能盘、梯度功能盘、双幅板盘等

新结构为未来发动机的设计与制造提供新方向［6-8］。

双幅板作为一种新结构，可有效地增大轮盘散热面

积、降低工作温度、减轻质量［9］。在双幅板盘的用材

方面，主要采用 GH4065A 合金等具有优异的热强

性、长期的组织稳定性以及出色的高低周疲劳性能

的变形高温合金［10］。双幅板涡轮盘可通过两个单

独制造的左右幅板焊接而成，焊接方法多采用熔焊

工艺，易形成热裂纹、缩孔、溅疤等缺陷，同时，易产

生较大的热应力［11-13］。因此，采用左右幅板熔焊方

法在一定程度上限制双幅板结构的发展与应用。

鉴于此，不发生明显熔化与凝固过程的固相连接方

法，受到发动机制造领域的高度关注［14-15］，该类连

接方法自然也成为双幅板涡轮盘的优选制备工艺

之一。

塑性连接作为一种固相连接方法，接头无熔合

区、组织与母材接近、连接质量高，被广泛应用于高温

合金的连接［16-17］。Zhang 等［18］研究 IN718 合金的塑性

连接过程，研究结果表明动态再结晶为冶金结合形成

的主导机制。随着连接温度的升高，界面处再结晶更

加充分，组织更为均匀，接头的塑性、韧性明显提高；

但是，会造成接头强化相溶解以及晶粒长大，增大接

头组织控制的难度，导致接头强度降低［19］。Ren 等［20］

分析镍钴基高温合金塑性连接接头的界面组织，发现

塑性连接过程中存在非连续性动态再结晶和异质外

延再结晶两种再结晶机制，通过两种机制的协同作

用，再结晶晶粒不断发展，从而促使界面迁移，最终实

现界面的愈合。目前，有关高温合金的塑性连接研究

大多集中于应用较为广泛的 GH4169 合金等材料上，

但是对于极具发展潜力的 GH4065A 合金的塑性连接

研究鲜见报道。

本工作对 GH4065A 合金进行不同工艺条件的塑

性连接，通过表征不同接头的微观结构，深入探索界

面组织随连接温度、连接压力、保载时间的演变规律。

重点关注界面上的动态再结晶晶粒，揭示 GH4065A 合

金塑性连接过程中的界面愈合行为。

1　实验材料与方法

1. 1　实验材料

选择镍基变形高温合金 GH4065A 为实验材料，

研究其塑性连接组织演变规律及界面愈合过程，合金

的名义成分见表 1。该材料母合金采用三联工艺熔

炼，均匀化处理后快锻开坯，充分破碎铸态组织的基

础上获得组织均匀、晶粒细小的 GH4065A 合金棒材，

最后通过热模锻造获得涡轮盘锻件。本研究全部样

品均取自于经上述工艺制造的某涡轮盘锻件，其原始

组织状态如图 1（b）所示，奥氏体晶粒均匀细小、平均

晶粒尺寸约为 10 μm。

1. 2　实验方法

首先利用电火花切割技术从涡轮盘锻件上切取

Φ10 mm×8 mm 的试样，随后对待连接表面进行机械

研磨和金刚石研磨膏抛光，确保连接前的表面平整、

洁净，有利于增大有效接触面积、提高连接质量。基

于该合金高温变形与再结晶行为研究结果［21］，确定

连接温度为 1050，1080 ℃和 1110 ℃。在保证待连接

表面紧密接触和充分扩散的前提下，应防止塑性连

接导致的工件严重变形和晶粒异常长大，因此，连接

压力和保载时间分别确定为 20，30，40 MPa 和 20，
30，35 min。试样经打磨抛光后按照图 1（d）所示进

表 1　GH4065A高温合金名义成分（质量分数/%）

Table 1　Nominal chemical composition of GH4065A 
superalloy （mass fraction/%）

C
0. 015

Cr
16. 0

Co
13. 0

Ti
3. 7

Al
2. 1

Nb
0. 7

Mo
4. 0

W
4. 0

Fe
1. 0

Ni
Bal.
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行组装，随后以 10 ℃/s 的速度将试样加热到目标温

度并保温 5 min，从而确保试样受热均匀。之后，施

加压力进行连接，连接结束后，立即对样品进行水淬

冷却。

将连接样品沿轴向切开，制备组织分析试样。试

样经研磨抛光处理后，采用 OM 对不同参数连接后的

“表面”进行宏微观观察，获得冶金结合区位置、尺寸、

数量以及未连接区相关数据，金相组织的腐蚀剂为

0. 5 g CuCl2+10 mL HCl+10 mL CH3OH。为了研究

塑性连接过程中发生的微观接触变形、动态再结晶以

及扩散行为，揭示界面冶金结合的形成过程，应用

SEM，EBSD 重点表征连接区与未连接区之间特殊位

置的微观结构，EBSD 试样采用电解抛光，电解液为

6% HClO₄+30% C4H10O+64% CH3OH，电解电压为

20 V，抛光时间为 10 s，EBSD 数据的后续处理与分析

使用 CHANEL5 软件包进行。

2　结果与分析

2. 1　塑性连接工艺参数对微观组织及接头变形量的

影响

2. 1. 1　连接温度对塑性连接接头微观组织的影响

当 P=30 MPa，t=30 min 时，分别在 1050，1080 ℃
和 1110 ℃下进行塑性连接，所获得的典型接头微观组

织如图 2 所示。随着连接温度的上升，界面组织发生

了明显的变化。可以清楚地观察到 1050 ℃（图 2（a-1），

（a-2））连接时，连接界面相对平直，其附近出现大量细

小的再结晶晶粒，说明在此条件下界面发生了显著的

动态再结晶形核。但是，并未发现明显的晶粒越过原

始界面长大现象。提升连接温度至 1080 ℃，试样表面

贴合更为紧密，为原子扩散提供更多通道。同时，温

度升高促进晶界迁移，为界面再结晶晶粒的形核、长

大创造有利条件。从图 2（b-1），（b-2）可见，界面局部

部位发生明显的凸起，为动态再结晶提供潜在形核位

置。当晶粒越过界面生长，原始界面消失，形成微观

冶金结合。与 1050 ℃界面组织相比，1080 ℃原始界面

变得模糊且不连续，界面附近细小的再结晶晶粒明显

粗化，其晶粒尺寸接近母材。当连接温度进一步提升

至 1110 ℃（图 2（c-1），（c-2）），原始界面孔隙尺寸减

小、数量显著减少。原始界面几乎完全消失，取而代

之的是新的再结晶晶粒。但是，在较高的连接温度下

γ'相溶解，再结晶晶粒有所长大，不利于接头性能的

提高。

2. 1. 2　连接压力对塑性连接接头微观组织的影响

图 3 为 1080 ℃下施加不同连接压力所获得的典型

微观组织。总体来讲，提高连接压力有利于界面冶金

结合的形成。分析图 3（a-1），（a-2）可知，当连接压力

为 20 MPa 时，在试样中心位置能明显地看到较宽的

连接界面，界面中存在尺寸较大的孔隙。因为连接压

力较低，试样尚未紧密贴合，导致原子扩散通道不足，

晶界迁移、动态再结晶等行为均受到了阻碍，接头连

接质量较低。提升连接压力到 30 MPa，界面的塑性变

形程度增加，一方面可以增大试样之间的有效接触面

积；另一方面可以增加接头处的位错密度，为再结晶

形核提供更大的驱动力。观察图 3（b-1），（b-2）的接

头组织可知，随着连接压力的增加，原本平直的界面

图 1　实验流程示意图

（a）沿 GH4065A 合金盘锻件轴向切取连接试样；（b）盘锻件中典型的等轴晶组织；（c）晶粒尺寸统计图；（d）塑性连接过程示意图

Fig. 1　Schematic diagram of experimental process
（a） bonding specimens along axial direction of GH4065A alloy disc；（b）typical equiaxed crystal structure in disc；

（c）statistical chart of grain size；（d）schematic diagram of plastic deformation bonding
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逐渐变得弯曲、模糊，界面处充满再结晶晶粒，因此可

以推断提升连接压力有利于动态再结晶的激活，从而

促进接头界面的消失。当连接压力提升到 40 MPa
时，通过界面上再结晶晶粒的形核与长大，原始界面

已基本愈合，接头表现出优良的冶金结合效果。但是

接头晶粒有所粗化，反而不利于接头性能的提高。

2. 1. 3　保载时间对塑性连接接头微观组织的影响

当 T=1080℃，t=30 min 时，对 20，30，35 min 下所

得的塑性连接接头进行组织表征，表征结果如图 4 所

示。结果表明，当保载时间为 20 min 时，界面两侧的

试样结合不紧密，界面处含有较多大尺寸的孔隙，动

态再结晶（dynamic recrystallization，DRX）晶粒尚未形

成，如图 4（a-1），（a-2）所示。这是因为保载时间较短，

原子难以充分扩散，阻碍界面处的晶界迁移，动态再

结晶受到强烈抑制，难以演化出成熟的再结晶组织。

延长保载时间到 30 min，界面上的孔洞进一步闭合，为

原子扩散提供通道，有利于动态再结晶的发展。大量

的再结晶晶粒越过连接界面生长，发生大规模的晶界

迁移的同时促使界面的愈合，如图 4（b-1），（b-2）所

示。在该参数下所得接头组织均匀且无明显缺陷。

当保载时间为 35 min 时，虽然连接界面已经被新晶粒

取代，但是在较高的温度下长时间保载，促使接头内

部 γ'相的大量溶解，晶界迁移的阻力下降，接头晶粒明

显粗化，导致母材性能的恶化［22］，如图 4（c-1），（c-2）所

示。延长保载时间能有效促进原子扩散，使界面处的再

结晶更加充分，得到冶金结合效果较好的塑性连接接头，

但也会促进强化相的溶解，进而导致接头晶粒粗化。

2. 1. 4　连接温度、连接压力和保载时间对接头变形

量的影响

变形量是评价接头连接质量的一个重要标准，一

图 2　不同连接温度下接头界面组织（1），高倍形貌（2）及晶粒尺寸分布（3）
（a）1050 ℃；（b）1080 ℃；（c）1110 ℃

Fig. 2　Microstructure structure（1），corresponding high magnification detail of bonding interface（2） 
and grain size distribution of joint（3） at different temperatures

（a）1050 ℃ ；（b）1080 ℃；（c）1110 ℃
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个好的塑性连接接头，既要保证连接率，又要尽可能

地降低接头变形量，以保证接头的尺寸精度。变形量

是各连接参数共同作用的结果，以下将研究各参数对

接头变形量的具体影响规律。

测量不同工艺参数下的接头变形量，绘制出变形

量随各参数的变化曲线，如图 5 所示。由图 5（a）可知

接头变形量随连接温度的增加近乎呈线性增长，由于

连接温度升高，合金内部的 γ'相逐渐溶解，合金抵御塑

性变形的能力快速下降，导致变形量迅速增大。图 5
（b）为接头变形量随连接压力的变化曲线，可以看到，

随着连接压力的增大，接头变形量也随之增大，当其

他参数一定时，提高连接压力有利于母材发生塑性变

形，从而导致接头变形量的增大。由图 5（c）可知在

20~30 min 范围内保载时间对接头变形量影响甚微。

当保载时间较短时，合金内部的 γ'相未完全溶解，随着

保载时间的延长，接头变形量缓慢增长。但是当保载

时间从 30 min 延长到 35 min 时，合金内部 γ'相大量溶

解降低了材料抵御塑性变形的能力，接头变形量增长

明显。

通过以上分析可以发现，当接头变形量较大时

（1080 ℃，40 MPa，30 min），虽然获得了冶金结合程度

较高的接头，但此时接头变形量高达 51. 9%，并未满

足 工 件 精 密 成 形 的 要 求 。 当 接 头 变 形 量 较 小 时

（1080 ℃，20 MPa，30 min），一方面会导致接头表面难

以实现紧密的接触，不利于原子的充分扩散，另一方

面会导致接头积累的储存能不足，界面的再结晶程度

较低，致使接头的连接率较低，无法满足工程实际上

的使用要求。综合考虑各工艺参数对接头微观组织、

连接率和变形量的影响规律，确定 GH4065A 合金的

优选连接参数为 1080 ℃，30 MPa，30 min。在此参数

下所得的 GH4065A 合金塑性连接接头组织均匀且无

明显缺陷，变形量适中。

图 3　不同连接压力下接头界面组织（1），高倍形貌（2）及晶粒尺寸分布（3）
（a）20 MPa；（b）30 MPa；（c）40 MPa

Fig. 3　Microstructure（1），corresponding high magnification detail of bonding interface（2） and 
grain size distribution of joint（3） under different bonding pressure

（a）20 MPa；（b）30 MPa；（c）40 MPa
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2. 2　塑性连接过程中接头界面的动态再结晶演变

2. 2. 1　弓出形核动态再结晶

为了研究界面的再结晶行为，通过 EBSD 表征了

不同参数下的塑性连接试样。图 6（a-1），（a-2）为连接

压力 30 MPa，保载时间 30 min 的条件下，不同温度接

头界面微观组织的反极图，不同的颜色代表了不同的

取向。图 6（b-1），（b-2）为不同连接温度下接头界面

处的晶界取向分布图。在晶界取向分布图中，白线代

表小角度晶界  （low angle grain boundaries，LAGBs，2°≤
θ <10°），黄 线 代 表 中 角 度 晶 界（middle angle grain 

图 4　不同保载时间下接头界面组织（1），高倍形貌（2）及晶粒尺寸分布（3）
（a）20 min；（b）30 min；（c）35 min

Fig. 4　Microstructure（1）， corresponding high magnification detail of bonding interface（2） and grain size 
distribution of joint（3） under different holding time

（a）20 min；（b）30 min；（c）35 min

图 5　塑性连接工艺参数对接头变形量的影响  （a）连接温度；（b）连接压力；（c）保载时间

Fig. 5　Influence of plastic deformation bonding parameters on joint deformation （a）bonding temperature；（b）bonding pressure；（c）holding time
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boundaries，MAGBs，10°≤θ<15°），黑线代表大角度晶

界（high angle grain boundaries，HAGBs，θ>15°）。通

过捕捉图 6（b-1），（b-2）红色方框中的准再结晶晶粒

可以具体地观察到界面处的非连续性动态再结晶

（discontinuous dynamic recrystallization，DDRX）演 变

过程。如图 6（a-1），（a-2）所示接头附近的晶粒取向随

机分布，在变形过程中不同晶粒间滑移系的启动倾向

性存在一定区别，且试样表面间的接触在时间上必定

存在先后之分，因此，可以推断不同的晶粒经受了不

同程度的塑性变形，特别是界面附近的区域。同时晶

界对位错运动有阻碍作用，所以易在晶界附近形成较

大的位错密度差，连接界面处的晶粒积累一定的储存

能后，平直的界面晶界容易在位错密度差的驱动下向

连接界面弓出（如图 6（a-1）中箭头标识所示），导致连

接界面呈锯齿状［23］。大角度晶界向相邻的位错密度

高的晶粒内部弓出后，在其后方留下低畸变或无畸变

区 域 ，同 时 在 其 后 方 形 成 了 LAGBs（位 置 1）和

MAGBs（位置 2），随着塑性连接的持续进行，LAGBs
和 MAGBs 能 吸 纳 运 动 至 此 的 位 错 最 终 演 化 成

HAGBs（位置 3），使弓出部分晶界形成一个较为完整

的晶界回路，将无畸变区域从原始晶粒中剥离出来，

在晶界弓出部位形成一个无畸变的再结晶晶核［24］。

2. 2. 2　亚晶转动形核动态再结晶

连续性动态再结晶（continuous dynamic recrystal‐
lization，CDRX）的主要特征为渐进性的亚晶转动，具

体为：变形晶粒内部位错重排形成位错墙，进而形成

小角度晶界。随后，小角度晶界可吸纳更多位错，迫

使亚晶的取向发生偏转，相邻晶粒的取向差逐渐增

大，小角度晶界最终发展成大角度晶界，完成连续性

动态再结晶的过程［25］。图 7 为接头界面微观组织及取

向差梯度，在图 7（a）中可观察到部分变形晶粒内部被

小角度晶界分割成多个亚晶，为了更好地理解塑性连

接过程中的连续性动态再结晶行为，沿图 7（a）中的线

段 A1 进行取向差分析，结果显示该变形晶粒内部形

成了一定的取向差梯度，表明变形晶粒内部分微区的

晶体取向发生了偏转［26］。结合该晶粒的局部取向差

分布（kernel average misorientation，KAM）图可发现亚

晶内部的 KAM 值接近于零，畸变程度极低，位错密度

极小。这表明此变形晶粒内部已经形成较为成熟的

亚结构，具有明显的连续性动态再结晶的特征，由此

可以确定塑性连接过程中连续性动态再结晶已被激

活并有了一定的发展。

2. 2. 3　塑性连接过程中接头界面的动态再结晶行为

通过观察接头界面组织可发现在原始界面区域

形成了大量细小的再结晶晶粒，绝大多数的再结晶晶

粒分布于原始晶界凸起处（如图 6（b-1）所示），表明晶

图 6　不同连接温度下接头界面组织的反极图（1）及晶界取向分布图（2）
（a）1050 ℃；（b）1080 ℃

Fig. 6　Inverse pole figure of interface （1） and misorientation angle maps （2） of interface at different bonding temperatures
（a）1050 ℃；（b）1080 ℃
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界的弓出部位是动态再结晶的优先形核位点，此类现

象为非连续性动态再结晶的典型特征［27-28］。因此，可

以确定以晶界弓出形核为主要特征的非连续性动态

再结晶，在 GH4065A 合金塑性连接的组织演化过程

中占据重要地位。

连续性动态再结晶是动态回复过程的延伸，通过

亚晶的渐进性转动形成具有成熟大角度晶界的新再

结晶晶粒，这种现象常见于滑移系较少导致位错运动

受限制的材料热变形过程中，而在层错能较低的

GH4065A 合金中较为少见。且在 CDRX 过程中通常

不会伴随有大规模的晶界迁移。为了进一步评估

CDRX 对界面愈合的影响，不同参数（P=30 MPa，
t=30 min）的局部取向差分布如图 8 所示。从图中可

见，在 GH4065A 合金塑性连接过程中，中角度晶界所

占比例不超过 2%，始终保持在较低水平［29］。因此，

可 以 推 断 连 续 性 动 态 再 结 晶 对 界 面 愈 合 的 贡 献

甚微。

2. 3　分析讨论

图 9 为塑性连接接头界面愈合过程的示意图，根

据连接过程中接头微观组织的演化行为，可以将界面

愈合过程分为三个阶段［30］。

首先，从微观角度看，打磨抛光后的试样表面仍

然是凹凸不平的，试样凸起部分率先接触，发生塑性

变形同时在局部位置积累大量位错，为随后的晶界迁

移和动态再结晶提供较大的驱动力；而试样凹陷部分

因接触相对较晚，会在试样间形成如图 9（b）所示的

孔洞。

然后，随着塑性连接的进行，先接触的区域积累

更多位错和能量，因此，该处的晶界易在储存能的驱

动下弓出，因其较高的位错密度，凸起部位成为动态

再结晶的优先形核位点。在应变诱导的作用下，弓出

的晶界向位错密度高的区域迁移，在其后方留下无畸

变或低畸变区域。此外，位错可以转变成小角度晶

图 8　不同连接温度下的界面组织取向差分布

Fig. 8 Distribution of different misorientation angle scopes of 
interfacial microstructure at different bonding temperatures

图 7　接头界面微观组织及取向差梯度

（a）晶界取向分布图；（b）沿 A1 方向的取向差梯度；（c）局部取向差分布图

Fig. 7　Microstructure and orientation gradient of joint interface
（a）distribution map of grain boundary orientation；（b）gradient of orientation difference along A1 direction；

（c）distribution map of local orientation difference
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界、中角度晶界，并最终发展成大角度晶界，从而把该

区域从原始晶粒中分离出来，使凸起部分的晶界形成

一个较为完整的晶界回路，孕育出一个无畸变的再结

晶晶核，导致该位置的原始界面消失，在局部位置形

成微观冶金结合。随着塑性连接的持续进行，先前存

在的孔洞逐渐闭合，界面处的塑性变形量不断增大，

导致界面上存在多个位点满足 DRX 的形核条件并演

变出细小的再结晶晶核，连接界面也逐渐地从局部冶

金结合发展成多点冶金结合状态，如图 9（f）所示。完

成动态再结晶形核后，当再结晶晶核与基体之间的应

变能差所产生的驱动力大于晶粒长大所需的表面能

时，新形成的晶核就能开始长大。晶粒长大的过程中

伴随着大规模的晶界迁移，能有效消除界面附近积累

的位错等缺陷，最终形成一个再结晶晶粒，从而实现

连接界面愈合。

最后，保载一定时间后，随着动态再结晶充分进

行，原始界面被再结晶晶粒占据、取代，孔隙基本闭

合。再结晶晶粒不断长大，最终晶粒尺寸与母材相

近，形成如图 9（h）所示的组织均匀具有良好冶金结合

效果的接头。

3　结论

（1）GH4065A 合金塑性连接过程中连接温度、压

力和保载时间对塑性连接接头质量具有重要影响，提

高连接温度、压力，延长保载时间均能有效促进连接

界面上晶界迁移和再结晶行为，有利于实现界面愈合

从而获得冶金结合程度较高的接头。但是，较高的连

接温度、压力和较长的保载时间会为接头晶粒的粗化

提供充裕的热激活条件，反而不利于接头性能的提

升。结合界面微观组织、连接率和接头变形量等多方

面因素进行分析，确定了本实验所获得的较优连接参

数为：1080 ℃，30 MPa，30 min。
（2）GH4065A 合金塑性连接过程中的再结晶晶粒

演变行为表明，界面晶粒发生晶界弓出形核为主要特

征的非连续性动态再结晶，存在亚晶渐进性转动形核

的连续性动态再结晶。其中，非连续性动态再结晶在

GH4065A 合金塑性连接的动态再结晶过程中占据主

导地位。在两种再结晶机制的协同作用下，再结晶晶

粒形核并长大，从而有效促进界面晶界的迁移与原始

界面的消除，实现连接界面的愈合。

（3）GH4065A 合金的塑性连接接头界面冶金结

合形成过程存在三个阶段：前期通过施加一定的压

力使试样贴合，闭合试样之间的孔洞。中期在应变

的驱动下界面晶界向连接界面弓出，随后在弓出部

位发生动态再结晶和晶粒长大。最后，连接界面被

动态再结晶晶粒占据、取代，形成了冶金结合程度较

高的接头。
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两种镍基单晶高温合金组织演变和
再结晶行为
Microstructure evolution and recrystallization 
behavior of two nickel-based single crystal 
superalloys
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摘要：以单晶高温合金 CMSX-4 和 DD5 为研究对象，设计并制备了一种含 5 级平台的单晶试板铸件，选取晶体取向基本

相同的铸件研究其在经 1300 ℃/2 h 和 1310 ℃/4 h 两种固溶热处理后的再结晶行为。结果表明：CMSX-4 比 DD5 具有更

强的再结晶倾向。经 1300 ℃固溶热处理后，CMSX-4 单晶试板在第 2~5 级平台下端转角处均出现了再结晶现象，且随着

固溶热处理温度的升高，再结晶的面积越大。而 DD5 单晶试板经 1300 ℃固溶热处理后并未出现再结晶现象，当固溶温

度升至 1310 ℃时，仅在第 4 级外侧平台发现了较小面积的再结晶。铸态和固溶热处理态的 CMSX-4 合金显微缩孔和共

晶组织含量均大于 DD5 合金。更高含量的共晶组织和显微缩孔为 CMSX-4 铸件提供了更多的再结晶形核位置和数量，

而高于 γ′相溶解温度的固溶热处理减弱了粗大 γ′相对再结晶长大的钉扎阻碍作用，高熔点的碳化物以及残余共晶成为

阻碍再结晶长大的重要影响因素。此外，高含量的 Co 元素降低了 CMSX-4 合金的层错能，使其表现出更高的再结晶

倾向。

关键词：单晶高温合金；CMSX-4；DD5；再结晶；塑性应变

doi： 10. 11868/j. issn. 1001-4381. 2024. 000381
中图分类号： TG146  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2025）01-0110-11

Abstract：This study focuses on the single crystal （SC） superalloys CMSX-4 and DD5， designing and 
fabricating a SC test plate casting with five distinct stages.  Castings with the same crystal orientation are 
selected to investigate their recrystallization （RX） behavior after solution heat treatment at 1300 ℃ for 2 h 
and 1310 ℃ for 4 h.  The results indicate that CMSX-4 exhibits a stronger tendency for RX compared to 
DD5.  Following a solution heat treatment at 1300 ℃ ， the CMSX-4 SC test plate displayed RX at the 
lower corners of 2-5 stage platforms， with the extent of RX expanding as the solution heat treatment 
temperature rose.  Conversely， no RX was detected in the DD5 SC test plate post-treatment at 1300 ℃ .  
Elevating the solution temperature to 1310 ℃ results in only a minor area of RX on the outer platform of the 
fourth stage in the DD5 SC test plate.  The micro-shrinkage porosity and eutectic content of the as-cast and 

引用格式：徐福泽，蔺永诚，马德新，等 . 两种镍基单晶高温合金组织演变和再结晶行为［J］. 材料工程，2025，53（1）：110-120.
XU Fuze，LIN Yongcheng，MA Dexin，et al. Microstructure evolution and recrystallization behavior of two nickel-based 
single crystal superalloys［J］. Journal of Materials Engineering，2025，53（1）：110-120.
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solution heat treated CMSX-4 alloy are both higher than those of the DD5 alloy.  The higher content of 
eutectic and micro-shrinkage porosity provides more nucleation sites and quantities for RX in the CMSX-4 
alloy， while the solution heat treatment temperatures above the γ' phase dissolution temperature weakens 
the pinning effect of coarse γ' phase on RX growth， and high melting point carbides and residual eutectic 
become important factors hindering RX growth.  In addition， the high content of Co element reduces the 
stacking fault energy of the CMSX-4 alloy， making it with a high recrystallization tendency.
Key words：single crystal superalloy；CMSX-4；DD5；recrystallization；plastic strain

高温合金具有出色的高温抗氧化性能和蠕变性

能，而单晶高温合金相对于多晶组织呈现出更优异的

高温综合力学性能，广泛应用于航空发动机涡轮叶片

的生产［1-2］。先进航空发动机单晶涡轮叶片具有非常

复杂的结构特征：薄壁、空心以及截面突变等，在单晶

叶片的铸造过程中难免会产生铸造应力，以及诸如机

械加工和磕碰等冷变形引起的局部应力集中，经热处

理或在后期服役过程中应力集中部位极易诱发再结

晶［3-4］。而再结晶晶粒引入的横向晶界，极大降低了单

晶高温合金蠕变、持久和疲劳性能，对单晶叶片的使

用带来极为不利的影响［5-7］。因此，研究单晶高温合金

材料的再结晶行为，对于再结晶的抑制具有重要的科

学意义和工程应用价值。

单晶高温合金再结晶的问题一直备受关注，诸多

学者对其展开了大量研究［8-9］。Porter 等［10］比较了几

种单晶高温合金的再结晶行为，从再结晶晶界与 γ′相

的相互作用阐明了再结晶演变的基本规律。 Bond
等［11］讨论了 γ′的溶解温度与再结晶行为之间的关系。

这些分析为高温合金再结晶的研究奠定了基础，阐明

了高温合金再结晶的物理本质是由 γ′溶解控制的高

能畸变组织向低能未变形组织转变的物理过程［12-13］。

近年来，Wang 等［14］研究了高 Al 含量镍基单晶合金的

静态再结晶行为，获得了该合金产生再结晶的临界温

度和临界塑性应变范围。赵鹏等［15］研究了两种高代

次镍基单晶高温合金热机械疲劳中的再结晶行为，揭

示了单晶高温合金热机械疲劳断裂机制。余创等［16］

借助先进表征技术研究了 Cr 对 Al-Cu-Mg-Ag 合金动

态再结晶行为和力学性能的影响。Liu 等［17］通过对表

面含涂层和无涂层的 DD6 合金进行喷砂实验，获得了

两种状态下均表现出相同的再结晶层微观结构特征。

研究发现，W 和 Re 等合金元素，以及碳化物对单晶高

温合金再结晶的形成和生长有显著影响［18-21］。作为自

主研发的国产合金，DD5 镍基单晶高温合金是一种含

C，B 和 Hf的二代镍基高温合金，与典型的第二代镍基

单晶高温合金 CMSX-4 相比，DD5 合金中加入了晶界

强化元素来提高高温强度，已有诸多学者对其性能等

进行了研究［22-24］。而 CMSX-4 单晶高温合金作为国外

非常成熟的二代合金，以其优异的性能和组织稳定性

在航空发动机和燃气轮机等领域有着非常广泛的应

用。对于两种合金的再结晶行为也开展了诸多研究

工作，但在工艺条件和晶体取向等相同条件下的再结

晶对比研究却鲜有报道［25-27］。

本工作将基于对叶片模拟件单晶试板开展定向

凝固实验，研究 CMSX-4 和 DD5 两种合金在定向凝固

和固溶热处理过程中的显微组织演变和再结晶行为，

为再结晶的研究提供理论基础。

1　实验材料与方法

本实验选用二代单晶高温合金 CMSX-4 和 DD5
作为实验研究材料，其名义化学成分如表 1所示。设计

了包含 5级平台的单晶叶片模拟件单晶试板，各级平台

分别代表叶片不同高度的叶冠和缘板结构，试板的尺

寸如图 1（a）所示。通过螺旋选晶方式制备 CMSX-4和

DD5单晶试板，蜡树组模方式如图 1（b）所示，每组共 16
片试板。用失蜡法制得陶瓷模壳后，在同一个定向凝

固炉中以相同的浇注工艺分别进行两种合金的浇注实

验。浇注前，模壳保温温度为 1550 ℃，合金浇注温度为

1520 ℃，定向凝固抽拉速率为 3 mm/min。为了便于数

据统计和分析，将试板朝向中柱管的一侧记为内侧（A
侧），朝向加热器的一侧记为外侧（B 侧），5 级平台自下

而上编号为 1A 到 5B，共 10个平台（图 1（c））。

表 1　高温合金 CMSX-4和 DD5的化学成分（质量分数/%）

Table 1　Nominal composition of CMSX-4 and DD5 alloys（mass fraction/%）

Material
CMSX-4
DD5

Cr
6. 49
7. 00

Co
9. 71
7. 50

W
6. 41
5. 00

Mo
0. 63
1. 50

Al
5. 60
6. 20

Ta
6. 52
6. 50

Re
2. 97
3. 00

Hf
0. 10
0. 15

Ti
1. 01

B

0. 004

C

0. 05

Ni
Bal.
Bal.
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完成凝固实验后，通过去壳、切割等工序获得试

板铸件，对两种合金浇注的单晶试板进行劳厄晶体取

向测试，选取［001］取向与铸件轴向偏离角小于 10°的
单晶试板进行 1300 ℃/2 h 和 1310 ℃/4 h 固溶热处理，

所选样品的一次晶体取向［001］与铸件轴向的偏离角

如表 2 所示。随后对相应的单晶试板进行宏观腐蚀，

用 OM，SEM 和 EBSD 等对再结晶形貌和微观组织进

行表征。

2　结果与分析

2. 1　两种单晶高温合金铸件的微观组织演变

2. 1. 1　枝晶形貌和共晶组织

图 2 所示为 CMSX-4 和 DD5 单晶试板在铸态以

及经 1300 ℃/2 h 和 1310 ℃/4 h 固溶热处理后的枝晶

组织，观察区均为单晶试板第 3 级平台正上方 5 mm 处

的试板叶身区的微观组织（图 1（a）中虚线标注位置）。

铸态下，两种合金的枝晶形貌相似，均为典型的“十

字”花样结构，在枝晶之间存在亮白色的 γ/γ′共晶组

织，以及黑色斑点状的显微疏松（图 2（a-1），（b-1））。

经 1300 ℃/2 h 固溶热处理后 CMSX-4 合金和 DD5
枝晶形貌仍然清晰可见，而当固溶热处理温度升至

1310 ℃/4 h 后，共晶组织已基本溶解，枝晶界线模糊。

对 γ/γ′共晶组织的面积百分比和一次枝晶间距

（PDAS）进行检测统计，绘制成图 3 所示的柱状图。

结果显示，铸态下 CMSX-4 合金的共晶的体积分数为

7. 48%， 远高于 DD5 合金的 0. 67%，说明凝固过程中

元素偏析在 CMSX-4 合金中比 DD5 更明显。这主要

是由于 CMSX-4 合金中 Re+W 的含量（9. 38%，质量

分数，下同）高于 DD5 合金中 Re+W 的含量（8. 0%），

Re 和 W 提高了铸态单晶高温合金的 γ′相溶解温度和

γ/γ′共晶含量［28］。经 1300 ℃固溶热处理后，两种合金

的共晶组织均有大幅下降，但 CMSX-4 合金中残余共

晶含量仍有 1. 26%，DD5 残余共晶约为 0. 10%。随着

固溶热处理温度的进一步升高，到 1310 ℃时 CMSX-4
和DD5合金铸件中的残余共晶已完全溶解，如图 2（a-3），
2（b-3）所示。CMSX-4单晶试板的PDAS为 286. 27 μm，

小于 DD5 合金的 306. 11 μm，PDAS 越小越有利于单

晶铸件性能的提升。

2. 1. 2　显微缩孔和碳化物

图 4 所示为 CMSX-4 和 DD5 两种合金在铸态和

热处理态下的显微缩孔形貌（黑色斑点状或不规则长

针状等）。两种合金在铸态和固溶热处理态下均有显

微缩松（铸态显微疏松和固溶态显微缩孔）产生，这主

要是由于合金在凝固过程中，枝晶与残余液相共存于

图 1　单晶试板的结构和特征

（a）几何形状；（b）蜡模组模照片；（c）完成浇注后模壳在定向凝固炉中的初始位置示意图

Fig. 1　Structure and characteristics of SC test plate
（a）geometry；（b）cluster of wax mold；（c）schematic representation of the initial position of the mold shell in the 

directional solidification furnace after completion of casting

表 2　所用样品的一次晶体取向偏离角

Table 2　Primary crystal orientation deviation angle of samples

Material

CMSX-4
DD5

Orientation deviation angle/（°）
As-cast
5. 4
5. 3

1300 ℃/2 h
8. 3，4. 5，1. 4
8. 6，4. 6，2. 3

1310 ℃/4 h
10，6. 3，3. 6
9. 8，6. 1，3. 5
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糊状区，随着相邻枝晶臂的横向生长、相遇，下方的残

余金属液被隔离，无法得到补缩，随后液-固相变时产

生体积收缩，形成铸态显微疏松［29-30］。经固溶热处理

后，由于元素之间扩散速率不同造成一定数量的小尺

寸微孔，导致微孔数量和体积分数进一步增加，形成圆

形或者棱角钝化的形貌，固溶热处理温度越高、时间越

长，这种现象越明显（图 4（a-2），（a-3），（b-2），（b-3））。

显微缩孔属于无法避免的铸造缺陷，应当尽可能减少

其发生并细化显微缩孔的尺寸。

对两种合金不同状态下的显微缩孔面积百分比

进行统计，绘制成图 5 所示的柱状图，铸态下 CMSX-4
和 DD5 的 显 微 缩 孔 分 别 为 0. 16% 和 0. 05%，经

1300 ℃ 固溶热处理后显微缩孔百分比分别增加至

0. 19% 和 0. 09%，随 着 固 溶 热 处 理 温 度 升 高 至

1310 ℃，两种合金的显微缩孔比进一步增加到 0. 20%

和 0. 13%。CMSX-4 单晶试板在铸态和热处理态截

面处的显微孔洞含量均高于 DD5 单晶试板。

研究表明，Al，Ti 和 Co 对显微缩孔的形成有促进

作用，显微缩孔含量随着 Al，Ti和 Co 含量的增加而增

加，而 Cr可以抑制显微缩孔的形成，Mo 的作用具有二

重性，C 对显微缩孔的作用是促进还是抑制，取决于合

金中的 Al 的含量［31-32］。Chen 等［33］研究发现 C 的微量

加入有利于合金缩孔含量的降低，与本工作的实验结

果一致。CMSX-4 合金中 Al，Ti 和 Co 的总的含量为

16. 32%，高于 DD5 合金的 13. 7%。因此，这可能是本

研究中 CMSX-4 合金显微缩孔高于 DD5 合金的原因

所在。另，抽拉速率和温度梯度等也会造成显微孔洞

的显著增加［30，32］。

由于 C 元素的加入，以及强碳化物形成元素 Ta 和

Hf等元素富集于枝晶间，DD5 单晶试板在枝晶间区域

图 2　合金 CMSX-4（a）和 DD5（b）在不同状态下的枝晶组织形貌

（1）铸态；（2）1300 ℃/2 h；（3）1310 ℃/4 h
Fig. 2　Dendritic morphology of CMSX-4（a）and DD5（b） alloys in different states

（1）as cast；（2）1300 ℃/2 h；（3）1310 ℃/4 h

图 3　两种单晶合金铸件中的共晶含量（a）和一次枝晶间距（b）
Fig. 3　Eutectic fraction （a） and primary dendrite arm spacing （b） measured in SC castings of two alloys
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有碳化物析出。图 6 展示了图 4 中 DD5 单晶试板碳化

物放大后的形貌，可以看出铸态下碳化物呈“鱼骨状”

或者“长针状”，经固溶热处理后碳化物含量有所减少

但并未完全溶解而是以半连续或者离散的“点状”形

式存在于枝晶间区域。

图 7 统计了 DD5 合金铸态和固溶热处理后碳化

物的面积百分比，结果显示，铸态碳化物百分含量为

2. 19%，而经 1300 ℃和 1310 ℃固溶热处理后，仍有

1. 63% 和 1. 21% 残存。

2. 1. 3　γ′析出相的演变

图 8 和图 9 所示为 CMSX-4 和 DD5 两种合金的单

晶试板在三种状态下两个区域（枝晶干和枝晶间区

域）内的 γ′相形貌，图中亮白色为 γ 基体，被亮白色包

裹的灰暗色块状结构为 γ′相。结果显示，枝晶干区域

的 γ′相尺寸小于枝晶间区域的 γ′相，经固溶热处理后

的 γ′相尺寸更细小、立方度更高，随着固溶热处理温

度的升高枝晶干和枝晶间处的 γ′相尺寸差异逐渐减

图 4　合金 CMSX-4（a）和 DD5（b）在不同状态下的显微缩松

（1）铸态；（2）1300 ℃/2 h；（3）1310 ℃/4 h
Fig.  4　Micro-shrinkage of alloy CMSX-4 （a） and DD5 （b） in different states

（1）as-cast；（2）1300 ℃/2 h ；（3）1310 ℃/4 h

图 5　两种单晶合金固溶热处理前后显微缩孔百分比

Fig. 5　Percentage of microscopic shrinkage in two SC alloys before 
and after solution heat treatment

图 6　合金 DD5 铸件中的碳化物形貌

（a）铸态；（b）1300 ℃/2 h；（c）1310 ℃/4 h
Fig. 6　Carbide morphology in DD5 castings
（a）as-cast；（b）1300 ℃/2 h；（c）1310 ℃/4 h
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小。此外，CMSX-4 单晶试板的 γ′相尺寸略微小于

DD5 单晶试板。

2. 2　两种单晶高温合金铸件的再结晶行为分析

2. 2. 1　再结晶现象

图 10 所示为 CMSX-4 和 DD5 两种合金浇铸的单

晶试板经 1300 ℃和 1310 ℃固溶热处理后的再结晶形

貌和分布规律。结果表明，经 1300 ℃固溶热处理后

CMSX-4 单晶试板在第 2~5 级平台转角处有再结晶

产生（图 10（a-1）虚线框选区），而 DD5 单晶试板并未

出现再结晶（图 10（b-1））。当固溶热处理温度升高至

1310 ℃时，CMSX-4 单晶试板第 2~5 级平台的转角处

均有再结晶产生，且再结晶面积显著增加（图 10（a-2）），

而 DD5 单晶试板仅在 4B 平台转角处有再结晶产生

（图 10（b-2））。

对 CMSX-4 单晶试板平台处的再结晶面积进行

统计，结果如图 11 所示（第 1 级平台无再结晶，未在柱

状 图 中 列 出）。 结 果 表 明 ，当 固 溶 热 处 理 温 度 为

1300 ℃时，再结晶面积最小值为 0. 32 mm2（2A），而

最大值则为 0. 92 mm2（4B）；当固溶热处理温度升高

至 1310 ℃时，再结晶面积最小值为 3. 47 mm2（5A），最

大值则为 17. 60 mm2（4B），再结晶面积增幅为 10~
18倍。

2. 2. 2　再结晶行为分析

如 上 所 述 ，两 种 化 学 成 分 基 本 相 同 的 DD5 和

CMSX-4 铸件在组模方式、制壳工艺、凝固条件和晶

体取向均相同的条件下，经相同固溶热处理后却表现

出差异显著的再结晶行为，CMSX-4 合金比 DD5 合金

更容易产生再结晶。本工作两种合金铸件的制备工

艺条件一致，因此在合金凝固过程中所受到的变形能

基本相同。濮晟等［18］研究发现在相同热处理温度下，

不含难熔元素 Re 和 W 的单晶高温合金再结晶面积最

大，含 Re 单晶高温合金的再结晶面积大于含 W 单晶

高温合金，同时添加 Re 和 W 的单晶高温合金再结晶

面积最小，说明同时添加 Re 和 W 能进一步加强对再

结晶的抑制作用。而本工作中 CMSX-4 合金 W 的质

量分数（6. 41%）比 DD5 合金中 W 的质量分数（5. 0%）

图 7　DD5 单晶试板铸态和固溶热处理后碳化物的面积百分比

Fig. 7　Percentage of carbides in the as-cast state and after solution 
heat treatment of the DD5 SC test plate

图 8　CMSX-4 单晶铸件枝晶干（a）和枝晶间（b）在不同状态下的 γ′相形貌

（1）铸态；（2）1300 ℃/2 h；（3）1310 ℃/4 h
Fig. 8　Morphology of γ′ in the dendrite （a） and interdendritic regions （b） of CMSX-4 SC casting under various conditions

（1）as-cast；（2）1300 ℃/2 h ；（3）1310 ℃/4 h
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高，说明 W 含量的进一步增加不一定能加强对再结晶

的抑制作用，同时也说明 CMSX-4 和 DD5 两种合金

表现出的不同再结晶行为，有其更为复杂的影响因

素。再结晶的物理本质是由铸态 γ ′相溶解控制的

高 能 态 畸 变 组 织 向 低 能 态 无 畸 变 组 织 转 变 的 过

程［34］。Wang 等［35］认为镍基单晶高温合金中的碳化

物随着 C 含量的增加而增加，合金表面再结晶深度

受碳化物含量的影响先升高后降低。另一方面，MC
碳化物和纳米尺度的 M23C6 碳化物能有效地阻碍位

错运动［36］。

单晶高温合金再结晶一般由形核、长大和晶粒粗

化等过程组成，形核是再结晶过程的初始阶段，而再

结晶长大和粗化过程主要和变形储存能、晶粒取向以

及合金偏析程度等有关。再结晶晶粒易于在枝晶干

区形核，王莉［37］发现在枝晶间区 γ/γ′共晶、碳化物以

及缩孔都是诱发再结晶形核的位置，同时认为热处理

温度也会对再结晶形核点产生影响，在热处理温度较

低时 CMSX-4 合金以枝晶间颗粒诱发再结晶形核为

主，而在热处理温度较高时则以枝晶干形核为主。在

变形过程中，碳化物很难与周围基体协调变形，因而

易在碳化物周围形成应力集中。如图 12 所示，本工作

通过对 DD5 合金变形试样进行 EBSD 实验，发现枝晶

间的碳化物有再结晶形核。对反极图（图 12（b））中碳

化物和共晶组织与基体的取向进行测量，结果显示碳

化物与基体之间存在 4°~6°左右的取向差，而附着在

碳化物旁边的共晶组织晶体取向与基体保持一致（图

12（c））。

如图 13 所示，采用热力学计算软件 JMatPro 获得

了 CMSX-4 和 DD5 两种合金的析出相随温度的变化

曲线。显然，CMSX-4 和 DD5 液相线温度接近，分别

为 1379 ℃ 和 1378 ℃ ，而 固 相 线 温 度 CMSX-4
（1330 ℃）略高于 DD5 （1320 ℃）。值得注意的是，

CMSX-4 合金中 γ′相的溶解温度低于 DD5，且 DD5 合

金中存在 MC 型碳化物，其溶解温度高达 1357 ℃，高

于本实验固溶热处理温度。说明在固溶热处理过程

中，DD5 合金仍有未完全溶解的 MC 型碳化物，实验结

果也发现经 1300 ℃和 1310 ℃固溶热处理后 DD5 合金

仍有未溶解的碳化物。其次，对比碳化物和 γ/γ′共

晶，碳化物的硬度高于 γ/γ′共晶，因此本工作研究认

为，碳化物的存在是 DD5 单晶合金相对 CMSX-4 合金

更 难 产 生 再 结 晶 的 主 要 原 因 之 一 。 而 王 莉［37］在

CMSX-4 合金中加入少量的碳，再结晶深度没有增

加，反而下降，与本工作的实验中 DD5 合金含少量的

碳而再结晶倾向性却更小的结果相似。与此同时，

DD5 合金中平均 γ′相尺寸大于 CMSX-4 合金，而粗大

的 γ′相对再结晶的长大也有一定的钉扎作用，这一观

点受到了广泛的认可和佐证［38］。

此 外 ，CMSX-4 合 金 中 Co 含 量（9. 71%）高 于

图 9　DD5 单晶铸件枝晶干（a）和枝晶间（b）在不同状态下的 γ′相形貌

（1）铸态；（2）1300 ℃/2 h；（3）1310 ℃/4 h
Fig. 9　Morphology of γ′ in the dendrite （a） and interdendritic regions （b） of DD5 SC casting under various conditions

（1）as-cast；（2）1300 ℃/2 h；（3）1310 ℃/4 h
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DD5 （7. 5%），CMSX-4 中 γ′相的溶解温度（1255 ℃）

低于 DD5 合金中 γ ′相的溶解温度（1260 ℃）。对于

镍基单晶高温合金而言，Co 含量的增加能有效降低

γ ′相的溶解温度，降低镍基高温合金的层错能［34，38］。

较高的层错能可减少位错分解为部分位错，有助于

通过攀移和交叉滑移进行回复，从而降低位错密度

和再结晶的驱动力［34］。在高于 γ ′溶解温度下进行

固溶热处理时，较低的驱动力将导致较少的再结晶。

因此，相对较低的层错能合金 CMSX-4 表现出更大

的再结晶倾向。 Mathur 等［38］通过对（DOE）系列单

晶高温合金进行实验设计，制备了不同含量的 Co，

图 10　合金 CMSX-4（a）和 DD5（b）在不同状态下的再结晶分布  （1）1300 ℃/2 h；（2）1310 ℃/4 h
Fig. 10　Recrystallization distribution of CMSX-4 （a） and DD5 （b） alloys in different states （1）1300 ℃/2 h ；（2）1310 ℃/4 h

图 11　CMSX-4 单晶试板平台处的再结晶面积统计图

Fig. 11　Statistics of the RX area on the platform of 
CMSX-4 SC test plate
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Mo，W 和 Ru 的 LDSX 合金，以及只有 Ru 元素变化的

UCSX 2 合金，并与 CMSX-4 进行了对比，结果显示

高 Co 合金表现出了更大的再结晶敏感性，与本研究

结果一致。

综 上 ，更 高 含 量 的 共 晶 组 织 和 显 微 缩 孔 为

CMSX-4 铸件提供了更多的再结晶形核位置和数量，

而高于 γ′相溶解温度的固溶热处理减弱了粗大 γ′相

对再结晶长大的钉扎阻碍作用，高熔点的碳化物以及

残余共晶成为阻碍再结晶长大的重要影响因素。此

外，高含量的 Co 元素降低了 CMSX-4 合金的层错能，

使其表现出更高的再结晶倾向。

2. 3　不同位置的再结晶行为分析

实验结果还发现 CMSX-4 单晶试板平台处的再

结晶面积与平台所处高度位置有关，即从第 1 级到第 4
级平台再结晶面积逐渐增大，但到第 5 级平台时再结

晶面积反而减小。这是因为单晶铸件是自下而上凝

固成型，下部已经凝固部分的冷却收缩会对上部顺序

凝固的各级平台形成拉力，位置越高则收缩量的积累

越大，受到模壳阻碍形成的形变越大，热处理时再结

晶倾向就越大。但最高层第 5 级平台已处于铸件凝固

的终端，温度梯度大幅下降。另外，第 5 级平台靠近粗

大的横浇道和浇口杯，冷却和变形速度明显变慢，因

而导致再结晶显著减少。本团队以及相关学者在前

期的研究结果中也发现了相同的现象，并进行了分析

解释［39-41］。

除此之外，也发现平台面向或者背向加热器再结

晶行为也存在差异。这是因为试板外侧在加热区内

面对加热器的直接辐射，温度较高；而在下降到冷却

区时面对冷却环，散热很快，因而比起内侧有着较高

的温度梯度和冷却速率。而内侧平台在加热区背对

加热器，处于热辐射的阴影区，接收到的辐射热量比

外侧低，在下降到冷却区时背对冷却环，不能有效散

热，因而具有较低的冷却速率和收缩速率，继而产生

较少的应力和形变，在后续的热处理过程中再结晶面

积相应减小。针对以上现象本团队通过 ProCAST 软

件对铸件凝固过程中的应力进行了模拟分析，并获得

了与再结晶对应的等效塑性应变，即再结晶严重的位

置，其等效塑性应变也相应更大［39］。

3　结论

（1） 铸态下 CMSX-4 试板的共晶含量为 7. 48%，

图 13　镍基单晶高温合金 CMSX-4（a）和 DD5（b）析出相的溶解行为

Fig. 13　Dissolution behavior of precipitated phases in Ni-based single crystal superalloys CMSX-4（a） and DD5（b）

图 12　碳化物诱发再结晶形核

（a）碳化物和共晶组织微观形貌；（b）反极图；（c）取向差

Fig. 12　Carbide induced RX nucleation
（a）carbide and eutectic microstructure morphology；（b）inverse pole figure；（c）misorientation
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远高于 DD5 试板的 0. 67%，经 1300 ℃固溶热处理后，

两种合金的试板共晶含量分别降至 1. 26% 和 0. 10%；

当固溶温度升高到 1310 ℃时，两种合金的残余共晶都

完全溶解。

（2） CMSX-4 单晶试板在铸态和热处理态的显微

孔洞含量均高于 DD5 单晶试板，经 1300 ℃和 1310 ℃
固溶热处理后，显微孔洞含量均有所提升。较高含量

的 Al，Ti 和 Co 以 及 较 低 含 量 的 Cr 元 素 ，是 导 致

CMSX-4 比 DD5 具有更多显微孔洞的重要原因。铸

态下 DD5 合金的枝晶间区域有“鱼骨状”或者“长针

状”的碳化物析出，经 1300 ℃和 1310 ℃固溶热处理后

仍有残存。

（3） 在相同的制备工艺和热处理条件下，晶体取

向基本相同的 CMSX-4 比 DD5 具有更强的再结晶倾

向。原因可能是共晶组织和显微缩孔为 CMSX-4 铸

件提供了更多的再结晶形核位置和数量；其次，更高

含量的 Co 元素降低了 CMSX-4 合金的层错能，使其

表现出更高的再结晶倾向性。而残余碳化物成为阻

碍 DD5 合金再结晶长大的重要影响因素。
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固溶温度和时效时间对 Inconel 617
高温合金微观组织与力学
性能的影响
Effect of solid solution temperature and aging 
time on microstructure and mechanical 
properties of Inconel 617 superalloy
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摘要：采用光学显微镜、扫描电子显微镜和透射电子显微镜等研究固溶温度和时效时间对 Inconel 617高温合金微观组织与

力学性能的影响。结果表明：Inconel 617合金固溶态组织中主要析出相为 M23C6型碳化物，且优先于晶界处形核长大；随着

固溶温度的升高，晶界及晶内碳化物经历先长大后溶解两个过程，合金平均晶粒尺寸生长速率提高。随着时效时间的延长，

γ′相弥散析出且均匀分布于组织中，呈现数量减少、尺寸增大的趋势。γ′相尺寸增大，其晶格错配度随之增大，γ′相周围的

弹性应变场增强，强化效果更加明显。高温拉伸性能测试表明：随固溶温度的升高，Inconel 617合金在 750 ℃时抗拉强度和

屈服强度逐渐降低，而在 900 ℃时抗拉强度和屈服强度逐渐提高。在≤750 ℃时 Inconel 617合金晶界强度高于晶内强度，而

在 900 ℃时晶内强度则高于晶界强度。随时效时间的延长，Inconel 617合金在 750 ℃时抗拉强度和屈服强度逐渐提高。

关键词：Inconel 617 合金；固溶；时效；碳化物；γ′相；力学性能
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Abstract：The effects of solid solution temperature and aging time on the microstructure and mechanical 
properties of Inconel 617 superalloy are studied by using optical microscope， scanning electron microscope， 
and transmission electron microscope.  The results show that the main precipitated phase in the solid 
solution microstructure of Inconel 617 superalloy is M23C6 type carbide， and the nucleation growth is 
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preferentially at the grain boundary.  With the increase of solid solution temperature， the grain boundaries 
and intragranular carbides undergo two processes： first growing and then dissolving， and the average 
growth rate of the grain size also increases.  As the aging time prolongs， the γ′ phase precipitates 
dispersedly and distributes uniformly in the microstructure，showing a trend of grain quantity decrease and 
grain size increase.  As the size of the γ′ phase increases， its lattice mismatch also increases， and the elastic 
strain field around the γ′ phase is enhanced， resulting in a more obvious strengthening effect.  High- 
temperature tensile properties testing shows that the tensile strength and yield strength of Inconel 617 alloy 
gradually decrease at 750 ℃ with the increase of solid solution temperature， while they gradually increase at 
900 ℃.  The grain boundary strength of Inconel 617 alloy is higher than the inner grain strength at ≤750 ℃， 
while the inner grain strength is higher than the grain boundary strength at 900 ℃.  The tensile strength and 
yield strength of Inconel 617 alloy at 750 ℃ increase gradually with the aging time.
Key words：Inconel 617 alloy；solid solution；aging；carbide；γ′ phase；mechanical property

Inconel 617 合金是 Inco 合金公司开发的一种固溶

强化型高温合金［1］，广泛应用于航空航天、能源、化工

等领域中。其中 Co 和 Mo 元素具有固溶强化作用，Cr
和 Mo 元素形成的碳化物及 Al，Ni 元素形成的 γ′相具

有析出强化作用，Al，Cr和 Nb 元素通过在 Ni表面形成

保护氧化层可显著提高合金耐点蚀和抵抗多种高温

氧化环境的能力［2-3］。Inconel 617 合金在 649~1093 ℃
范围内长时保温无有害相析出，是一种理想的核反应

堆容器材料，目前，国内外将 Inconel 617 合金作为超

高温气冷反应堆容器的主要候选材料之一。

国内外针对 Inconel 617 合金的研究主要集中于

蠕变性能［4-5］、疲劳寿命［6］、抗氧化耐腐蚀性能［7］以及析

出相的演变规律［8］等，而 Inconel 617 合金相关热处理

研究较少。 Inconel 617 合金无固态相变，难以通过简

单的热处理来细化晶粒，但热处理过程中的相析出行

为显著影响合金的综合性能。有研究表明 Inconel 617
合金经固溶热处理后组织中仍含有 M23C6，MC，M6C
型碳化物及 Ti（C，N）化合物，在 500~950 ℃时效出现

γ′相等新相［8］。Mehdizadeh 等［9］研究了 Inconel 617 合

金在 850 ℃下时效 24000 h 后的组织演化，结果表明：

组织中存在碳化物和 Ti（C，N）化合物以及少量的 γ′

相，提高了合金的强度和硬度。Kaoumi 等［10］研究表

明：MC 型碳化物的溶解和富 Cr 的 M23C6 型碳化物的

析出是影响 Inconel 617 合金高温拉伸性能的关键因

素 。 Gao 等［11］研 究 表 明 铸 态 Inconel 617B 合 金 经

700 ℃/5000 h 长时效后，γ′相通过限制碳化物形成元

素的扩散来阻碍晶内 M23C6 的粗化，合金的抗拉强度

提高，塑性降低。李其等［12］研究表明锻态改型 Inconel 
617 合金随着固溶温度的升高，平均晶粒尺寸逐渐增

大，随着温度的进一步升高，碳化物对晶界的钉扎作

用减弱，形成粗晶组织。聂义宏等［13］研究表明时效处

理后，Inconel 617 合金组织中析出相主要为晶内大量

的 γ′相和界面处少量 M23C6 型碳化物。因此，开展热

处理工艺研究对 Inconel 617 合金的国产化应用，尤其

是在堆容器等大型高端设备上的应用具有重要意义。

本工作主要研究了固溶和时效热处理对 Inconel 
617 合金组织与力学性能的影响。采用光学显微镜

（OM）、扫描电子显微镜（SEM）、能量色散 X 射线光谱

仪（EDS）、电子背散射衍射（EBSD）和透射电子显微

镜（TEM）等探究了不同热处理工艺下 Inconel 617 合

金组织演变，并进行了 750 ℃和 900 ℃高温拉伸测试，

对比了不同热处理工艺后合金的力学性能，并系统分

析了影响力学性能的关键因素。

1　实验材料与方法

1. 1　实验材料

实验材料选取国产的锻态 Inconel 617 合金，经实

测合金化学成分如表 1 所示。实验用 Inconel 617 合金

为奥氏体等轴晶粒组织，其微观组织中存在大量的孪

晶以及严重的混晶现象，经统计 Inconel 617 合金母材

平均晶粒尺寸为 22 μm，如图 1（a）所示。

1. 2　实验方法

采用箱式电阻炉对实验材料分别进行固溶和时

效热处理，热处理工艺如图 1（b）所示。固溶温度为

1000，1100，1200 ℃，固溶时间 2 h，冷却方式为水冷。

表 1　实验用 Inconel 617合金实测化学成分（质量分数/%）

Table 1　Measured chemical compositions of Inconel 617 alloy for experiment （mass fraction/%）

Cr
22. 0

Co
11. 7

Mo
8. 74

Fe
1. 29

Al
1. 15

Ti
0. 42

C
0. 065

Si
0. 06

Mn
0. 05

Nb
0. 013

P
0. 005

Ni
Bal.
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时效温度为 760 ℃，时效时间为 5，30，60 h，水冷。为

探究不同固溶温度和不同时效时间对 Inconel 617 合

金组织与力学性能的影响，采用 Z100 电子万能试验机

进行高温（750，900 ℃）拉伸实验来检测其力学性能，

测试样品规格为 Φ5 mm。按照 GB/T 228. 2—2015 进

行高温拉伸实验。热处理后的金相试样经不同粗糙

度 SiC 砂纸由粗到细逐级湿磨并抛光，抛光后的试样

采用 25 g CuCl2+50 mL HCl+50 mL C2H5OH 腐 蚀

液 ，腐 蚀 13 s，采 用 Axio Lab A1 光 学 显 微 镜 和

MIRA3 型场发射扫描电子显微镜观察合金组织。

TEM 样 品 则 是 经 砂 纸 打 磨 至 50 μm，采 用 10 mL 
HClO4+90 mL CH3CH2OH 进行双喷减薄，工艺参数

为电压 30 V，温度-20 ℃，感光设置值 9，利用 JEM-

2100P 透射电镜观察双喷减薄处理后的样品。采

用 Image-Pro Plus 软 件 对 材 料 的 平 均 晶 粒 度 进 行

统计。

2　结果与分析

2. 1　不同固溶温度对合金组织的影响

为优化 Inconel 617 合金的锻态组织和力学性能，

对其进行了不同固溶温度的热处理实验，其显微组织

如图 2 所示。当固溶温度为 1000 ℃时，晶界处几乎完

全被连续的链状及颗粒状碳化物占据，晶内分布少量

颗粒状碳化物，如图 2（a）所示；当固溶温度升高至

1100 ℃时，晶界处不连续的大颗粒状碳化物取代了连

续的链状碳化物，晶界及晶内碳化物尺寸增加，碳化

物数量减少，如图 2（b）所示；当固溶温度达到 1200 ℃
时，晶界及晶内碳化物消失，碳化物回溶于基体中，如

图 2（c）所示。随着固溶温度的升高，晶界及晶内碳化

物经历先长大后溶解两个过程。高温导致合金原子

加速扩散，而晶界为其提供了扩散通道，碳化物易在

晶界处形核长大［14］。

从图 2（a），（b）中可观察到晶界及晶内存在大量

的碳化物，为了确定碳化物的类型和成分，采用 EDS
进行定性分析，经大量的线扫描表征发现存在于晶界

及晶内的碳化物为同种类型碳化物，分析结果如图 3

所示。EDS 结果显示：该碳化物中富集 Cr 元素，其原

子分数为 28. 3%，而其他元素 C，Mo，Mn 原子分数分

别为 26. 6%，5% 和 0. 1%，初步确定固溶态组织中的

碳化物为 M23C6型碳化物。

图 1　Inconel 617 高温合金母材显微组织 IPF 图（a）及热处理工艺图（b）
Fig. 1　Microstructure IPF of Inconel 617 superalloy base metal（a） and heat treatment process diagram（b）

图 2　Inconel 617 合金不同固溶温度热处理后 SEM 图

（a）1000 ℃；（b）1100 ℃；（c）1200 ℃
Fig. 2　SEM images of Inconel 617 alloy after heat treatment at different solid solution temperatures

（a）1000 ℃；（b）1100 ℃；（c）1200 ℃
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为了准确地分析碳化物及其结构，采用 TEM 对

1100 ℃固溶处理后的试样进行分析，结果如图 4 所示。

图 4（a）为晶界处不连续的大颗粒状碳化物，尺寸约为

100~200 nm，晶界处不连续的颗粒状碳化物具有抑制

裂纹扩展的作用。图 4（b）为晶界处发现的尺寸约为

600~650 nm 的长棒状碳化物，对图 4（a），（b）中不同

形貌的碳化物衍射斑标定及 EDS 能谱分析，确定大颗

粒 状 碳 化 物 和 长 棒 状 碳 化 物 均 为 面 心 立 方 结 构

（FCC）的 M23C6（Cr23C6）型碳化物，暂未发现其他类型

的碳化物。

使用 ThermoCalc 软件进行热力学平衡相图计算，

将表 1 中合金实测成分输入 ThermoCalc 软件中，平衡

元素为 Ni，计算所得实验合金平衡相图结果如图 5 所

示。 Inconel 617 合金无固态相变，平衡相图可分析合

金在不同温度下析出相的变化情况。由图 5 可知，实

验用锻态 Inconel 617 合金主要析出相为 M23C6，M6C，μ
及 γ′相，其中 M23C6 型碳化物回溶于基体温度约在

1000~1100 ℃之间，μ 和 γ′相回溶温度约为 800 ℃，

M6C 型碳化物析出温度约为 800 ℃，随着温度的升高

难以完全回溶于基体。有研究表明［15］：改型 Inconel 
617 合金中的 M23C6型碳化物的溶解温度约为 987 ℃，

而根据图 5 相图计算结果显示，M23C6型碳化物回溶温

度区间为 1000~1100 ℃，通过图 2 扫描电镜表征结果

显示，M23C6 型碳化物完全回溶于基体温度在 1100~
1200 ℃区间内。造成这一差异的原因在于本实验 In‐
conel 617 合金成分与改型 Inconel 617 合金成分存在

差异，使得析出相的溶解温度不同，而平衡相图计算

结果存在误差，因此，本实验 Inconel 617 合金中的

M23C6型碳化物完全回溶于基体的温度区间为 1100~
1200 ℃。

图 6 为 Inconel 617 合金经 1000，1100，1200 ℃固溶

处理 2 h 后的金相组织及其对应的平均晶粒尺寸分布

统计图。实验用 Inconel 617 合金母材晶粒尺寸为

22 μm，经 1000 ℃固溶处理后晶粒尺寸较母材缓慢增

大（25. 36 μm），随着固溶温度进一步升高至 1100 ℃，

晶粒尺寸继续缓慢增大（27. 94 μm），当固溶温度达到

图 3　Inconel 617 合金 1100 ℃固溶热处理后 SEM 图及其 EDS 线扫描结果

Fig. 3　SEM image and EDS line scan results of Inconel 617 alloy after solid solution heat treatment at 1100 ℃

图 4　Inconel 617 合金 1100 ℃固溶处理后碳化物形貌 TEM 图

（a）大颗粒状碳化物形貌；（b）长棒状碳化物形貌及衍射斑标定

Fig. 4　TEM images of carbide morphologies of Inconel 617 alloy after solid solution treatment at 1100 ℃
（a）large granular carbide morphology；（b）long rod carbide morphology and diffraction spot calibration
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1200 ℃时，合金晶粒尺寸迅速长大（210. 18 μm）。根

据晶粒尺寸统计结果可知，当固溶温度≤1100 ℃时，

Inconel 617 合金晶粒尺寸随着固溶温度的升高而缓慢

增大，而当固溶温度超过 1100 ℃时，晶粒尺寸迅速增

大。结合图 2 中不同固溶温度下碳化物形貌分析可

知，由于在 1100 ℃以下碳化物大量存在于晶界处，对

晶界产生钉扎作用，阻碍晶界迁移，而晶内碳化物的

存在通过阻碍位错运动而限制动态回复［16］，因此，在

固溶温度≤1100 ℃时，晶粒缓慢增大；当温度>1100 ℃
时由于碳化物完全回溶于基体，失去了碳化物的钉扎

作用，晶界迁移加快，晶粒迅速长大形成了混晶。

2. 2　不同固溶温度对合金力学性能的影响

图 7 为 Inconel 617 合金在不同固溶温度热处理后

的高温拉伸性能，由图 7 可知，Inconel 617 合金 750 ℃
拉伸条件下抗拉强度和屈服强度随固溶温度的升高

而降低，其中固溶温度≤1100 ℃时，抗拉强度和屈服

强度缓慢下降，当固溶温度>1100 ℃时，抗拉强度和

屈服强度迅速下降。

值得注意的是，Inconel 617 合金 900 ℃拉伸条件

下抗拉强度和屈服强度随固溶温度的升高而增大，当

固溶温度≤1100 ℃时，抗拉强度和屈服强度缓慢提

高，当固溶温度>1100 ℃时，抗拉强度和屈服强度升

高趋势更加明显。根据细晶强化理论，晶粒越细小，

图 6　不同固溶温度热处理后 Inconel 617 合金晶粒形貌（1）及其平均晶粒尺寸分布统计图（2）
（a）1000 ℃；（b）1100 ℃；（c）1200 ℃

Fig. 6　Grain morphologies（1） and average grain size distribution statistics（2） of Inconel 617 alloy after heat treatment at different solid 
solution temperatures （a）1000 ℃；（b）1100 ℃；（c）1200 ℃

图 5　Inconel 617 合金平衡相图

Fig. 5　Equilibrium phase diagram of Inconel 617 alloy

图 7　不同固溶温度热处理后 Inconel 617 合金高温

拉伸抗拉强度和屈服强度

Fig. 7　High temperature tensile strength and yield strength of Inconel 
617 alloy after heat treatment at different solid solution temperatures
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材料的强度越高，但在高温下恰恰相反，高温下晶界

处存在较多的缺陷（空穴、杂质原子、位错等），且存在

一定的黏滞性，易使相邻晶粒产生相对滑动，高温下

晶界为薄弱项，因此，高温下晶粒不宜细小。由于晶

界处存在各种晶体缺陷且原子排列不规则，晶界处被

塞积的位错易与晶界缺陷产生交互作用而消失，与此

同时，晶粒在外界应力的作用下会产生沿晶滑动和迁

移，易发生变形［16］。

根据上文分析，由于固溶温度≤1100 ℃时，大量

颗粒状的碳化物对晶界的钉扎作用，导致晶粒长大缓

慢，此时晶粒较为细小，而当固溶温度>1100 ℃时，晶

粒长大较为显著。因此，Inconel 617 合金 750 ℃拉伸

符合细晶强化理论，抗拉强度和屈服强度随着晶粒的

长大而降低，当固溶温度>1100 ℃时，由于缺少碳化

物钉扎晶界的作用导致晶粒迅速长大，与之对应的是

抗拉强度和屈服强度迅速降低。而 900 ℃高温拉伸条

件下，由于晶界是薄弱项，粗晶拉伸强度往往高于细

晶，因此，其抗拉强度和屈服强度随着晶粒的长大而

提高。一般认为室温下晶界较晶内具有更高的强度，

原因在于晶界对位错的运动起到阻碍作用，且根据

Orowan 机制，晶界处的碳化物颗粒阻碍位错的运动，

位错无法穿越颗粒而产生绕过行为；此外，晶界处不

连续分布的碳化物颗粒在拉伸过程中起到抑制裂纹

扩展的作用，从而使晶界强度较高［11］。

Inconel 617 合金在≤750 ℃拉伸条件下晶界强度

高于晶内强度，李其等［12］研究表明改型 Inconel 617 合

金在 700 ℃拉伸条件下，抗拉强度和屈服强度随着固

溶温度的升高而降低，其抗拉强度和屈服强度的变化

规律同本研究 750 ℃拉伸结果一致，因此，Inconel 617
合金在≤750 ℃拉伸条件下晶界强度高于晶内强度，

这与室温下晶界强度高于晶内强度的结果一致。 In‐
conel 617 合金在 900 ℃拉伸条件下晶内强度高于晶界

强度。若将合金的晶界区域和晶内区域视为两种独

立的材料，则晶界区域和晶内区域的高温强度存在一

个等强温度，等强温度以下，晶界强度高于晶内强度，

反之，则是晶内强度高于晶界强度。Inconel 617 合金

在≤750 ℃拉伸条件下晶界强度高于晶内强度，当拉伸

温度达到 900 ℃时晶内强度高于晶界强度，则 Inconel 
617合金的等强温度应在 750 ℃<T≤900 ℃区间内。

2. 3　不同时效时间对合金组织的影响

γ′相是 Inconel 617 合金重要强化相之一，其析出

与回溶温度低于固溶热处理温度，因此，采用 760 ℃时

效热处理来优化合金的组织和性能。图 8 为 Inconel 
617 合金不同时效时间热处理后的组织 SEM 图，经统

计不同时效热处理后合金的晶粒尺寸无明显差异，晶

界及晶内碳化物尺寸与数量也未见明显差异，原因在

于数量众多的 γ′相通过限制 Cr 和 Mo 等碳化物形成

元素的扩散，从而抑制了碳化物形成元素的聚集，γ′

相在 M23C6碳化物周围形成阻隔层，抑制了 M23C6等碳

化物的粗化［11］。为了研究时效热处理后组织中析出

相类型，对 760 ℃/5 h 时效热处理后的组织进行 EDS
能谱分析，如图 9 所示，能谱结果显示图 9（a）中黑色析

出相主要富集 Ti 元素，该位置 Ti 元素质量分数为

41. 6%，经分析其为基体中存在的 TiC 颗粒。图 9（a）
中其他颗粒状碳化物，经 EDS 分析初步确定为富 Cr
的 M23C6（Cr23C6）型碳化物。

为了进一步确定不同时效时间对 Inconel 617 合

金析出相的影响，采用透射电镜对 760 ℃不同时效时

间下的组织形貌进行表征，如图 10 所示。通过 760 ℃

析出相电子衍射斑标定（图 10（d）），确定时效后组织

中球状颗粒为面心立方有序结构的 γ′-Ni3（Al，Ti），其

与基体存在共格关系。图 10 中 γ′相呈球状与基体晶

图 8　760 ℃不同时效时间热处理后 Inconel 617 合金 SEM 图

（a）5 h；（b）30 h；（c）60 h
Fig. 8　SEM images of Inconel 617 alloy after heat treatment at 760 ℃ for different aging time

（a）5 h；（b）30 h；（c）60 h
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格错配度有直接关系，错配度<0. 2% 时，γ′相呈现图

中的球状［17］。图 10（d）中除基体斑及 γ′相的衍射斑外

还存在其他斑，经标定计算确定其为面心立方结构的

M23C6（Cr23C6）型碳化物的衍射斑。如图 10（a）所示，

当时效时间为 5 h 时，γ′相在合金组织中呈球状均匀

分布，尺寸较小。从图 10（b），（c）可以看出，当时效时

间延长至 30，60 h 时，γ′相尺寸显著增大，数量较时效

5 h 时减少。随着时效时间的延长，γ′相呈现尺寸增

大、数量减少的趋势，这种 γ′相粗化的过程主要受基

体元素扩散影响，李力敏等［18］在长时效对镍铁基高温

合金组织的影响研究中也发现 γ′相粗化现象。

2. 4　不同时效时间对合金力学性能的影响

图 11 为 Inconel 617 合金经不同时效时间热处理

后的 750 ℃高温拉伸性能。由图 11 可知，随着时效时

间的延长，Inconel 617 合金在 750 ℃拉伸条件下抗拉

强度和屈服强度逐渐增大。当时效时间由 5 h 延长至

60 h 时，抗拉强度由 589 MPa 增大至 597 MPa，屈服强

度由 384 MPa 增大至 394 MPa。合金在时效过程中析

出和长大的 γ′相是导致其 750 ℃拉伸强度提高的重要

因素。γ′相是 Inconel 617 合金的重要强化相，时效过

程中析出的 γ′相与 γ 基体共格。在时效时间为 5 h 时，

γ′相细小且均匀分布，随着时效时间的延长，γ′相尺

图 9　760 ℃时效热处理 5 h 后 Inconel 617 合金 SEM 图及其 EDS 面扫描结果

（a）SEM 图；（b）Ti元素 EDS 分析；（c）Cr元素 EDS 分析

Fig. 9　SEM image and EDS surface scan results of Inconel 617 alloy after heat treatment at 760 ℃ for 5 h
（a）SEM image；（b）EDS analysis of Ti element；（c）EDS analysis of Cr element

图 10　760 ℃不同时效时间下 Inconel 617 合金 TEM 图

（a）5 h；（b）30 h；（c）60 h；（d）衍射斑标定图

Fig. 10　TEM images of Inconel 617 alloy at 760 ℃ for different aging time
（a）5 h；（b）30 h；（c）60 h；（d）calibration of diffraction spots
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寸明显增大，对应图 11 中的抗拉强度和屈服强度随着

γ′相的长大而逐渐增大。γ′强化相的尺寸是高温合

金强化中的一个重要参数，He 等［19］研究表明随着 γ′

相尺寸的增大，其晶格错配度随之增大。虽然 γ′相与

γ 基体均为面心立方结构，但晶格常数不同，会产生共

格应变，从而在 γ′相周围产生较高的弹性应变场，阻

碍位错运动。而 γ′相与 γ 基体晶格错配度越大，γ′相

周围应力场越强，其造成的强化效果越明显，此时共

格应变强化为主要强化机制［16］。

2. 5　拉伸断口分析

图 12 为 Inconel 617 合金在不同固溶温度与时效

时间热处理后的 750 ℃拉伸断口形貌。当固溶温度为

1000 ℃时，断口由大量的韧窝组成，为典型的韧性穿

晶断裂模式，如图 12（a）所示。当固溶温度为 1100 ℃
时，拉伸断口宏观形貌中出现撕裂棱，伴随着微孔的

形成，这是准解理断裂断口特征［20］，断口仍有大量的

韧窝，表明此时断口仍以穿晶塑性断裂为主，如图 12
（b）所示。撕裂棱的出现往往发生在脆性转变温度附

近，750 ℃拉伸结果显示：当固溶温度为 1000 ℃时，伸

长率为 84. 5%，而固溶温度为 1100 ℃时，伸长率降低

至 79. 5%，材料塑性的下降证明断口由塑性断裂向

脆性转变。如图 12（c）所示，当固溶温度为 1200 ℃
时，断口呈现韧窝与冰糖状花样共存的形貌特征，表

明此时为穿晶断裂和沿晶断裂复合模式，穿晶和沿晶

断裂共存表明断口进一步向脆性转变，此时伸长率进

一 步 降 低 至 52. 5%，低 于 未 经 热 处 理 母 材 伸 长 率

（60%）。

图 12（d）~（f）为 Inconel 617 合金经不同时效时间

热处理后的 750 ℃拉伸断口形貌，由图可知，其断口

仍由韧窝组成，为韧性穿晶断裂特征。不同时效时间

处理后的宏观断口均无明显颈缩，3 个拉伸断口中除

图 12（f）所示出现瞬断区外，其他无明显差异。不同

时效时间热处理后的试样伸长率无较大波动，在

760 ℃ 热 处 理 5，30，60 h 后 伸 长 率 分 别 为 66. 5%，

63%，58%。

图 11　Inconel 617 合金 750 ℃不同时效时间热处理后的

抗拉强度和屈服强度

Fig. 11　Tensile strength and yield strength of Inconel 617 alloy after 
heat treatment at 750 ℃ for different aging time

图 12　Inconel 617 合金不同固溶温度与时效时间热处理后的 750 ℃拉伸断口形貌

（a）1000 ℃/2 h；（b）1100 ℃/2 h；（c）1200 ℃/2 h；（d）760 ℃/5 h；（e）760 ℃/30 h；（f）760 ℃/60 h
Fig. 12　Tensile fracture morphologies of Inconel 617 alloy after heat treatment at different solid solution temperatures for different aging time  at 750 ℃

（a）1000 ℃/2 h；（b）1100 ℃/2 h；（c）1200 ℃/2 h；（d）760 ℃/5 h；（e）760 ℃/30 h；（f）760 ℃/60 h
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3　结论

（1）Inconel 617 合金经 1000~1100 ℃固溶 2 h 处理

后，碳化物优先在晶界处形核长大，由连续的链状碳

化物向不连续的大颗粒状碳化物转变，随着固溶温度

提高到 1200 ℃，晶界及晶内碳化物回溶于基体。固溶

态 组 织 中 的 碳 化 物 类 型 为 面 心 立 方 结 构 的 M23C6

（Cr23C6）型碳化物。

（2）随着固溶温度的升高，Inconel 617 合金平均晶

粒尺寸从缓慢增大到迅速增大，在 1000~1100 ℃固溶

热处理后，晶粒尺寸由 25. 36 μm缓慢增大至 27. 94 μm，

在 1200 ℃ 固 溶 热 处 理 后 ，晶 粒 尺 寸 迅 速 增 大 至

210. 18 μm。其原因为固溶温度≤1100 ℃时大量存在

于晶界处的碳化物起到钉扎晶界的作用，阻碍了晶界

迁移，而晶内碳化物的存在通过阻碍位错运动而限制

动态回复。当固溶温度达到 1200 ℃时，碳化物完全回

溶，晶粒尺寸长大速率提高。

（3）Inconel 617 合金在 750 ℃拉伸条件下抗拉强

度和屈服强度随固溶温度的升高而减小，在 900 ℃
拉伸条件下抗拉强度和屈服强度随固溶温度的升高

而增大。 Inconel 617 合金在 ≤750 ℃条件下晶界强

度高于晶内强度，符合细晶强化理论。 Inconel 617
合金在 900 ℃拉伸条件下晶内强度高于晶界强度，

高温下晶界处存在较多的缺陷（空穴、杂质原子、位

错等），易使相邻晶粒产生相对滑动，高温下晶界为

薄弱项。

（4）时效时间对合金组织与性能具有重要影响，

经 760 ℃/5 h 时效后 γ′相细小且均匀弥散分布于组织

中，随着时效时间的延长，γ′相呈现数量减少、尺寸增

大的趋势，Inconel 617 合金 750 ℃抗拉强度和屈服强

度逐渐提高。随着 γ′相尺寸增大，其晶格错配度随之

增大，γ′相周围的弹性应变场增强，造成的强化效果

更加明显。
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investment casting of K4169 superalloy 
complex thin-walled parts
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摘要：采用 ProCAST 有限元软件对 K4169 镍基高温合金复杂薄壁类铸件熔模精铸的充型、凝固过程进行数值模拟，分析

铸造过程中的温度场，对缺陷的形成进行预测，并使用相同的工艺参数对复杂薄壁铸件进行浇注，对其缩松水平、显微组

织和拉伸力学性能进行研究。结果表明：在浇注温度为 1530 ℃、模壳预热温度为 1000 ℃时，金属液充型平稳，凝固过程

符合顺序凝固原则，铸件整体缺陷较少；统计不同部位的显微缩松平均体积分数，最高约为 1. 01%；薄壁区域的二次枝晶

间距最小约为 18. 4 μm，厚大部位的二次枝晶间距最大为 38. 8 μm；K4169 合金的铸态组织为树枝晶组织，经过标准热处

理后枝晶长大、变粗，晶粒内树枝晶形貌已不明显；标准热处理态 K4169合金的平均室温抗拉强度为 785. 0 MPa，平均屈服

强度为 659. 7 MPa，平均断后伸长率为 13. 9%，缩松水平会显著影响抗拉强度、屈服强度两项指标，但伸长率变化不明显。

关键词：数值模拟；熔模精铸；镍基高温合金；复杂薄壁铸件；显微缩松

doi： 10. 11868/j. issn. 1001-4381. 2023. 000806
中图分类号： TG249. 5；TB31  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2025）01-0131-12

Abstract：The filling and solidification processes in investment casting of typical K4169 nickel-based 
superalloy complex thin-walled casting are simulated by ProCAST finite element software. The temperature 
field during the casting process is analysed to predict the formation of defects.  The complex thin-walled 
casting is produced by investment casting with the same process parameters， and its shrinkage level， 
microstructure， and tensile mechanical properties are studied. The results show that when the pouring 
temperature is 1530 ℃ and the preheating temperature of the mold shell is 1000 ℃， the filling of the molten 
metal is stable.  The solidification conforms to the principle of sequential solidification.  The overall defects 

引用格式：王祥，张莹，隋大山，等 . 熔模精铸 K4169 合金复杂薄壁件缺陷预测与实验研究［J］. 材料工程，2025，53（1）：131-142.
WANG Xiang，ZHANG Ying，SUI Dashan，et al. Defect prediction and experimental study on investment casting of K4169 
superalloy complex thin-walled parts［J］. Journal of Materials Engineering，2025，53（1）：131-142.
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of the casting are less； the micro-shrinkage average volume fraction of different parts is counted， and the 
highest is only 1. 01%； the minimum secondary dendrite arm spacing（SDAS） in the thin-walled region is 
only 18. 4 μm， and the maximum secondary dendrite spacing in the thick part is 38. 8 μm； the as-cast 
microstructure of K4169 alloy is dendritic structure.  After standard heat treatment， the dendrites grow and 
coarsen， and the dendritic morphology in the grains is not obvious.  The average room temperature tensile 
strength of the standard heat-treated K4169 alloy is 785. 0 MPa， the average yield strength is 659. 7 MPa， and 
the average elongation is 13. 9%.  The difference in shrinkage porosity level significantly affects the tensile 
strength and yield strength， but the elongation change is not obvious.
Key words：numerical simulation；investment casting；nickel-based superalloy；complex thin-walled casting；
micro-shrinkage

随着国产航空发动机制造技术的进步以及国家

发展的整体战略需求，对航空类高温合金零部件的技

术要求也越来越高。目前，此类零部件的结构正朝着

复杂化、薄壁化、精密化的趋势发展，以达到提高整体

性能、实现结构减重和高可靠性的目的［1-4］。而镍基高

温合金机匣类铸件作为航空发动机的热端类部件，结

构复杂多变，工件内外部可能存在多层结构或是布置

有纵横交错的加强筋、凸台，制造难度大，但其结构和

性能却对发动机性能的提升起到了极为关键的作用。

在工业生产中，这类零部件通常采用熔模精密铸造技

术成形。作为发动机结构件的主流制造技术，运用此

技术生产出来的铸件尺寸精确度高、表面粗糙度低，

能够达到近净成形的目标［5-7］。虽然镍基高温合金机

匣类零部件的熔模铸造工艺已日益成熟，但其浇注系

统设计过程繁琐，在铸造过程中不可避免地产生内部

缺陷，例如缩松、缩孔、夹渣等［8］。近年来，针对熔模铸

造相关工艺的数值模拟技术得到迅速发展，相关模拟

技术和商业软件在实际生产中被广泛应用，其简化了

铸造工艺的设计、检验过程，降低了生产成本和周

期［9-11］。戚翔等［12］采用 ProCAST 软件对 K4169 高温

合金机匣的热控凝固工艺过程进行了数值模拟，发现

模壳散热是铸件产生缩松、缩孔的主要原因。郑博远

等［13］采用 ProCAST 软件对 K439B 高温合金薄壁机匣

实验件的熔模铸造工艺进行了模拟，分析了充型、凝

固过程的温度场和固相分数，预测了缺陷的分布，并

对其浇注系统进行优化，得到了冶金质量良好的铸

件。鄯宇等［14］利用 ProCAST 软件的 CAFE 模块对

K439B 高温合金框型铸件的熔模精铸过程进行了宏

观数值模拟，并对实际铸件进行 EBSD 分析，通过对比

分析验证了所建宏微观模型的准确性。上述研究结

果表明，通过数值模拟手段可以有效预测镍基高温合

金熔模铸造缺陷，并可采取数值模拟与实验相结合的

方法来指导实际铸造生产。高温合金机匣类铸件常

用合金为 K4169，其在 650 ℃下具有优异的综合性能，

能够满足铸件易于充型和补焊、高承力的要求，已被

广泛应用到各种航空发动机的整体铸造机匣及相配

合的零部件上［15］。但关于 K4169 合金复杂薄壁类铸

件的缺陷预测与实际铸件的对比研究较少，针对复杂

薄壁类铸件的相关铸造工艺还在不断实验和完善中。

本工作采用数值模拟与工艺实验相结合的方法，

利用 ProCAST 软件对 K4169 高温合金复杂薄壁类铸

件熔模铸造的充型、凝固过程进行模拟，分析铸造过

程中流场、温度场等，确定铸件易产生缩孔、缩松缺陷

的部位。完成数值模拟后，使用相同的工艺参数对复

杂薄壁铸件进行实际铸造生产，通过 X 射线探伤检测

评估铸件的成形质量。最终，对铸件的特征部位进行

取样，统计铸态试样的显微缩松水平，并对铸态试样

进行标准热处理，分析热处理前后的显微组织变化，

对比不同状态和不同缩松水平部位的拉伸性能，旨在

为 K4169 镍基高温合金复杂薄壁铸件的生产提供技

术参考，推动镍基高温合金熔模铸造工艺向高效率、

高质量发展。

1　实验

1. 1　有限元数值模拟

1. 1. 1　模型建立

图 1 为铸件的三维模型及网格划分图。该铸件结

构较为复杂，属于典型的复杂薄壁类铸件，通过 UG 软

件对其进行建模，三维模型如图 1（a）所示。铸件的高度

为 150 mm，最大外径为 246 mm，最小外径为 125 mm，

典型薄壁区域壁厚为 1. 5~3. 5 mm。铸件内部为多层

结构，每一层均从外侧薄壁进行延伸，存在较多截面

积突变的位置，外部还分布着一些由薄壁组成的沟槽

以及实心凸台。

综合考虑计算精度及仿真效率等因素，将铸件模

型导入 ProCAST 软件 Visual-Mesh 模块中，根据不同

的部位划分不同大小的网格。图 1（b）为铸件的网格

划分结果，浇注系统部分的网格长度为 3 mm，铸件本

体网格尺寸相对细化，网格长度为 1. 2 mm。图 1（c）
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为模壳的网格划分结果，设置模壳厚度为 10 mm。网

格划分完成后，最终生成的面网格数量为 596822，体
网格数量为 3965256。
1. 1. 2　模拟参数设置

铸件材料采用 K4169 镍基高温合金，模壳材料为

莫来石与熔融石英混合，厚度为 10 mm，热物性参数均

从 ProCAST 数据库中选取。根据软件中的边界条件

数据库，将铸件与模壳的界面换热系数定义为随温度

变化，液相线温度以上换热系数为 1500 W·m-2·K-1，

固相线温度以下换热系数为 400 W·m-2·K-1，液相线

温度和固相线温度之间呈线性变化，如图 2 所示。模

壳与环境对流换热系数为 20 W·m-2·K-1，模壳与环境

的辐射系数为 0. 8，环境温度为 20 ℃。根据经验确定

工艺参数的初始值，设置浇注温度为 1530 ℃，模壳预

热温度为 1000 ℃，浇注时间为 5 s。
1. 2　实验材料及实验过程

完成铸造数值模拟后制备模壳，并进行浇注以获

得实际铸件，所采用的 K4169 合金的化学成分如表 1
所示。浇注完成后，对铸件进行 X 射线探伤检测，分析

铸件的缩孔、缩松缺陷分布。针对铸件的不同特征位

置进行显微缩松、微观组织和拉伸性能分析。根据模拟

结果在铸件本体上选取 8个特征位置（试样 1~8），每个

位置取两组坯料，一组为铸态，一组为热处理态，分别

对其取组织试样和拉伸试样。选择 HB/Z 140—2004
中 K4169 合金的标准热处理工艺规范对合金进行热

处理，工艺流程为：1095 ℃/2 h/空冷+955 ℃/1 h/空
冷+720 ℃/8 h，以 56 ℃/h 的速度炉冷至 620 ℃/8 h/
空冷。

依次使用 240，400，800，1200，2000 目水研磨砂纸

对组织试样进行研磨，再分别使用 1，0. 3，0. 1 μm 的金

刚石抛光膏将试样抛光至镜面，使用无水乙醇清洗并

干燥，最终将试样放入经过水浴加热的腐蚀液（4 g 氯

化铜+50 mL 浓盐酸+50 mL 酒精+45 mL 去离子水）

中浸蚀，时间 40~60 s。使用 BX51M 型金相显微镜进

图 2　铸件与模壳的界面换热系数

Fig. 2　Interfacial heat transfer coefficient between 
casting and mold shell

图 1　带浇注系统的铸件三维模型及网格划分结果

（a）三维模型；（b）铸件网格；（c）模壳网格

Fig. 1　3D model of castings with pouring system and meshing results
（a）3D model；（b）mesh of casting；（c）mesh of mold shell

表 1　K4169高温合金的化学成分（质量分数/%）

Table 1　Chemical compositions of K4169 superalloy（mass fraction/%）

C
0. 02-0. 08
Co
≤1. 0
Sb
≤0. 001

Cr
17. 0-21. 0
B
≤0. 006
Sn
≤0. 002

Ni
51. 0-55. 0
Zr
≤0. 05
As
≤0. 005

Mo
2. 85-4. 40
Mn
≤0. 35
Bi
≤0. 001

Al
0. 4-0. 7
Si
≤0. 35
Pb
≤0. 002

Ti
0. 75-1. 15
P
≤0. 015
Cu
≤0. 30

Nb+Ta
4. 4-5. 5
S
≤0. 015
Fe
Balance
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行显微组织观察，统计显微缩松体积分数和二次枝晶

间距（secondary dendrite arm spacing，SDAS）。显微疏

松体积分数统计方法参考 HB 20058—2011，每个试样

拍摄 4 张 50 倍 OM 照片，用 Image-Pro Plus 软件统计

体积分数并计算平均值。二次枝晶间距采用截线法

进行测量，每个部位的金相图片选取 5 个枝晶干（每个

枝晶干上应至少包括 20 个二次枝晶），用 Image-Pro 
Plus 软件测量并计算平均值。使用 FEI Quanta 450 型

扫描电镜观察枝晶间的析出相和拉伸断口。根据显

微缩松体积分数的统计结果，选取缩松水平最高和最

低的部位取拉伸性能试样，力学拉伸实验在 Zwick 

Z250 拉伸机上进行，拉伸试样参考 GB/T 228—2002，
拉伸结果取 3 根试样的平均值。

2　结果与分析

2. 1　充型与凝固分析

通过数值模拟获得铸件充型、凝固过程中不同时

刻的速度场和温度场。铸件充型过程不同充满度时

的速度场模拟结果如图 3 所示，与图 3 相对应的温度

场的模拟结果如图 4 所示。可知，当充满度为 12. 6%
时，金属液充满下部主浇道，随后分流进入下部浇注

图 3　铸件不同充满度时的速度场

Fig. 3　Velocity field at different fullness of castings

图 4　铸件不同充满度时的温度场

Fig. 4　Temperature field at different fullness of castings
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系统。当充满度为 48. 4% 时，金属液开始填充铸件，最

先进入下法兰，金属液前端的速度为 0. 28~0. 37 m/s。
当充满度为 58. 1% 时，下法兰已经完成填充，金属液

继 续 向 上 流 动 填 充 倾 斜 薄 壁 区 域 。 当 充 满 度 为

66. 6% 时，金属液进入中部环形浇道，最终在铸件中

部汇流。当充满度为 86. 5% 时，金属液平稳向上充

型，填充竖直的三层薄壁区域。最后，薄壁区域完成

充型，上部浇注系统填充完整，充型结束。铸件整体

充型时间为 6. 5 s，且充型金属液最低温度均高于液相

线温度，这就说明模壳中金属液有较好的流动性，浇

注温度及模壳预热温度设置合理。

铸件热模数分布的模拟结果如图 5 所示。可以看

出，铸件底部的热模数范围为 0. 25~0. 35 cm，下部倾

斜薄壁和上部竖直薄壁区域的热模数较低，范围在

0. 09~0. 19 cm 之间。这是由于铸件壁厚的下部和上

部壁厚较小，且表面积大，散热较快，中部壁厚最大，

散热较慢。对于大型薄壁铸件，由于壁厚小，散热表

面积大，使得整体热模数较低，直接影响铸件的凝固

过程。

在凝固过程中，金属液由于其特性进行补缩，可

能会导致缩松、缩孔等缺陷。铸件存在较多薄壁结

构，在充型过程中这些部位由于散热较快，最先开始

凝固。图 6 为铸件不同时刻的固相分数分布。可以

看出，铸件整体凝固过程遵循从顶部向下、从外部向

内的顺序。充型时间为 28. 1 s 时，铸件顶部的两层

薄壁最先凝固，在外层薄壁区域添加了补缩冒口，外

层薄壁在压力的作用下凝固，冒口也起到一定的补

缩效果。随后，铸件按照从顶部向下、由薄壁到厚壁

的顺序凝固。当充型时间为 153. 1 s 时，铸件的上下

薄壁区域基本冷却，中间厚壁部位从外向内逐渐冷

却。当充型时间为 340. 5 s 时，铸件上部与上部主浇

道相连的最内层壁面最后凝固，为铸件本体最后凝

固的部位。

2. 2　缺陷分析

铸件的缩松缺陷模拟结果如图 7 所示。可知，尺

寸较大的缺陷主要分布在上下主浇道和环形浇道中，

但也有几个较大的缺陷位于铸件中部的变截面区域。

对仿真结果进行分析，缺陷产生的原因主要为：中部

变截面区域属于厚大区域，并通过横浇道与下主浇道

相连，主浇道有蓄热作用，同时薄壁区域在这里交汇，

壁厚薄的区域先凝固，该区域降温速度落后于上下薄

壁区域，形成孤立的液相区，金属液补缩不足。铸件

下部的法兰结构虽然壁厚也较大，但有浇道与其相

连，可以得到有效的补缩，难以形成宏观缩松。铸件

顶部内层的厚壁区域是铸件最后凝固的部位，其同样

通过横浇道与上主浇道相连，但其位于铸件顶部，得

到下主浇道的补缩作用较好，缺陷较少。

使用相同的工艺参数，对复杂薄壁铸件进行实际

的铸造生产，并对其进行 X 射线探伤检测以验证工艺

图 5　铸件的热模数分布

Fig. 5　Thermal modulus distribution of castings

图 6　铸件不同时刻的固相分数分布

Fig. 6　Distributions of solid phase fractions at different moments of castings
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设计的合理性。切除浇注系统后，铸件不同部位 X 射

线探伤结果如图 8 所示。可以看出，图 8 中未发现明

显的裂纹和大的缩孔缺陷，在局部位置有少量缩松存

在。X 射线探伤结果与模拟仿真结果吻合，进一步验

证参数选择的准确性。

2. 3　合金组织及性能分析

2. 3. 1　金相组织分析

熔模精铸 K4169 高温合金复杂薄壁件试样取

样及位置示意图如图 9 所示。铸态试样 1~8 的显

微缩松典型 OM 像和缩松水平的对比折线图如图

10 所示。可知，采用定量金相法统计的试样 1~8 的

显微缩松平均体积分数分别为 0. 17%，0. 23%，0. 36%，

0. 86%，1. 01%，0. 11%，0. 15%，0. 18%。铸 件 整 体

的 缩 松 水 平 较 低 ，试样 4 属于渐缩的变截面区域，

试样 5 属于厚壁区域，在凝固时可能因为金属液来不

及补充，最后凝固而产生显微缩松，显微缩松平均体

积分数较高，这与数值模拟的趋势相匹配。

图 11 为铸态试样 1~8 的金相组织 OM 像和二

次枝晶间距的对比折线图。可以看出，铸态条件下

不同特征结构部位均为树枝晶组织，但二次枝晶臂

的尺寸发生显著变化，壁厚较小的部位树枝晶较细密。

由试样 1~8 对比折线图可知，其 SDAS 分别为 34. 1，

图 9　熔模精铸 K4169 高温合金复杂薄壁件试样示意图及位置分布

Fig. 9　Schematic diagrams and position distributions of complex thin-walled 
parts of investment casting K4169 superalloy

图 7　宏观铸件缺陷分布预测

Fig. 7　Distribution prediction of macroscale defects in castings

图 8　铸件 X 射线探伤图  （a）底部；（b）顶部；（c）内部

Fig. 8　X-ray flaw detection diagrams of castings （a）bottom；（b）top；（c）inside
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38. 7，29. 7，31. 5，34. 6，21. 4，18. 4，38. 8 μm。二次

枝 晶 间 距 与 铸 件 的 冷 却 速 度 、局 部 凝 固 时 间 有

关［16］。 在 凝 固 过 程 中 ，试 样 3，6，7 属 于 薄 壁 区

域 ，其 厚 度 均 小 于 3 mm，冷却速度快，合金处于固

液两相区时间短，二次枝晶间距较小。试样 1，2，4，
5，8 属于厚壁区域，厚度大于 5 mm，冷却速度慢，合

金处于固液两相区时间长，造成二次枝晶间距的

增大。

图 12 为标准热处理试样 1~8 的金相组织 OM 像。

与铸态合金相比，可以看到明显的晶界。枝晶开始长

大，一次枝晶臂变粗，二次枝晶臂变粗、变短，晶粒内

树枝晶形貌已不明显，组织中沿晶界、枝晶间及 MC 碳

化 物 周 围 出 现 一 种 针 状 相［17］。 图 13 为 不 同 状 态

K4169 合金显微组织的 SEM 像。图 13（a）为 铸 态

K4169 合金的显微组织，可知枝晶间存在较多的析出

相。岛状（内部细网状）、块状的 Laves 脆性相在枝晶

间聚集，周围有一些针状的 δ 相和透镜状的 γ″存在。

除此之外，还有点条状、块状的 MC 碳化物随机分布。

图 13（b）为经过标准热处理后的 K4169 合金显微组

织，发现分布在枝晶间的 Laves 脆性相基本固溶分

解，γ″相经过长期时效转变为 δ 相，出现更多针状分

布的 δ 相。

2. 3. 2　力学性能分析

图 14 为不同状态和不同缩松水平 K4169 合金的

拉伸力学性能。由图 14（a）可知，铸态试样的平均屈

服强度（yield strength，YS）为 481. 4 MPa，平均抗拉强

度（tensile strength，TS）为 673. 3 MPa，平均断后伸长

率（elongation，El）为 23. 7%。这是由于铸态 K4169 合

图 10　铸态 K4169 合金不同部位显微缩松典型 OM 像和缩松水平对比折线图

（a）试样 1；（b）试样 2；（c）试样 3；（d）试样 4；（e）试样 5；（f）试样 6；（g）试样 7；（h）试样 8；（i）缩松水平对比折线图

Fig. 10　Typical OM images and horizontal contrast line chart of micro-shrinkage in different parts of as-cast K4169 alloy
（a）sample 1；（b）sample 2；（c）sample 3；（d）sample 4；（e）sample 5；（f）sample 6；（g）sample 7；

（h）sample 8；（i）horizontal contrast line chart of micro-shrinkage
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金枝晶间存在着大量的 Laves 脆性相，拉伸过程中容

易产生大的应力集中，在有应力变化时，Laves 相与基

体之间的相界面处产生局部裂纹，裂纹扩展形成断

裂［18-20］。经过标准热处理后，合金的抗拉强度和屈服

强度大幅提高，塑性下降，平均屈服强度为 659. 7 
MPa，平均抗拉强度为 785. 0 MPa，平均断后伸长率为

13. 9%。经过标准热处理后的 K4169 合金元素偏析

程度减小，呈岛状析出在枝晶间的 Laves 相几乎固溶

消失，强化相的分布更加均匀，数量更多［21］。塑性的

大幅度降低是因为，沿晶界密集分布的细长针状 δ 相

是有害相，在 δ 相周围会形成 γ″相贫化区，此贫化区非

常薄弱，在断裂过程中成为潜在的断裂源，贫化区中 δ
相会逐渐导致微孔的形成，进而使得合金的塑性

降低［19］。

由图 14（b）铸件不同缩松水平部位的拉伸性能可

知，低缩松水平部位比高缩松水平部位的屈服强度提

高了 10. 2%，为 506. 3 MPa，抗拉强度提高了 11. 4%，

为 711. 2 MPa，断后伸长率差别较小。试样的屈服强

度、抗拉强度与缩松水平有着较好的对应关系，这是

因为试样在受到应力作用时，缩松、缩孔的存在会减少

其有效受力面积，从而在缺陷处产生应力集中现象，发

生断裂［22-23］。试样的断后伸长率对缩松水平不敏感，一

方面，是因为铸件的缩松水平差别较小，最高和最低仅

相差 0. 9%；另一方面，断后伸长率与缩松水平的关系

不仅取决于缩松面积，还与缩松的分布特性有关，缩松

面积越大，缩松分布越集中，断后伸长率越小［24］。

图 15 为不同状态拉伸试样的断口形貌。如图

15（a）所示，铸态 K4169 合金断口形貌宏观上看高

低不平，分布着一些孔洞，微观上可以发现有大量

圆形等轴韧窝存在，韧窝大而深，边缘有撕裂棱，表

图 11　铸态 K4169 合金不同部位树枝晶组织典型 OM 像和二次枝晶间距对比折线图

（a）试样 1；（b）试样 2；（c）试样 3；（d）试样 4；（e）试样 5；（f）试样 6；（g）试样 7；（h）试样 8；（i）二次枝晶间距对比折线图

Fig. 11　Typical OM images and SDAS comparison line chart of dendrite structure in different parts of as-cast K4169 alloy
（a）sample 1；（b）sample 2；（c）sample 3；（d）sample 4；（e）sample 5；（f）sample 6；（g）sample 7；（h）sample 8；（i）SDAS comparison line chart
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图 12　热处理态 K4169 合金不同部位金相组织典型 OM 像

（a）试样 1；（b）试样 2；（c）试样 3；（d）试样 4；（e）试样 5；（f）试样 6；（g）试样 7；（h）试样 8
Fig. 12　Typical OM images of metallographic structure in different parts of heat-treated K4169 alloy

（a）sample 1；（b）sample 2；（c）sample 3；（d）sample 4；（e）sample 5；（f）sample 6；（g）sample 7；（h）sample 8

图 13　不同状态 K4169 合金显微组织 SEM 像  （a）铸态；（b）热处理态

Fig. 13　SEM images of microstructure in different states of K4169 alloy （a）as-cast；（b）heat-treated state
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现为韧性穿晶断裂。热处理态 K4169 合金的断口

形貌如图 15（b）所示，断口宏观上较为平整，分布着

较多大的孔洞，在高倍下观察发现韧窝明显变浅、变

小，断口中还发现一些光滑断面，表现为塑性的降

低，总的来说仍为韧性穿晶断裂。 K4169 合金变形

过程中的孔洞主要形核于碳化物以及热处理过程中

析出的 δ 相周围，δ 相对孔洞的形成起到重要作用。

3　结论

（1）利用 ProCAST 有限元软件，通过分析铸造过

程中金属液的温度场以及模壳散热情况，对铸件缺陷

的形成进行预测。在浇注温度为 1530 ℃、模壳预热温

度为 1000 ℃的条件下，铸件凝固过程基本符合从底部

向上、从外部向内的顺序，充型平稳。X 射线探伤和定

量缩松统计结果显示铸件成形质量较好，整体的缩松

水平较低，缩松平均体积分数最高约为 1. 01%，缩松

水平的分布趋势与数值模拟结果相吻合。

（2）合金的铸态组织均为树枝晶组织，不同区域

的组织形态差别不大，但二次枝晶臂的尺寸发生显

著改变。冷却速度快 的 部 位 二 次 枝 晶 间 距 较 小 ，

最小为 18. 4 μm，冷却速度慢的部位二次枝晶间距

图 15　不同状态 K4169 合金拉伸试样断口形貌

（a）铸态；（b）热处理态

Fig. 15　Fracture morphologies of tensile specimens in different states of K4169 alloy
（a）as-cast；（b）heat-treated state

图 14　K4169 合金拉伸力学性能

（a）铸态和热处理态；（b）铸态下高缩松水平和低缩松水平

Fig. 14　Tensile mechanical properties of K4169 alloy
（a）as-cast and heat-treated state；（b）high and low shrinkage levels in as-cast
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较大，最大为 38. 8 μm。试样经过标准热处理后，枝

晶开始长大，枝晶臂变粗，晶粒内树枝晶形貌已不

明显。

（3）合金经过标准热处理后，室温力学性能得到

提升，平均室温抗拉强度为 785 MPa，平均屈服强度为

659. 7 MPa，平均断后伸长率为 13. 9%。低缩松水平

较高缩松水平试样的屈服强度和抗拉强度均有提高，

但断后伸长率几乎没有变化，说明缩松水平显著影响

抗拉强度和屈服强度两项指标，但对断后伸长率不

敏感。
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航空发动机压气机钛火包容性
评价及机理研究
Evaluation and mechanism investigations 
of titanium-fire inclusiveness in 
aeroengine compressor
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摘要：航空发动机压气机钛火燃烧产生的大量熔滴及其产物会造成钛合金机匣烧穿，并致使其非包容失效，危害巨大。

基于钛合金熔滴烧蚀机理和激光点火技术探索压气机钛火包容性定量评价方法，建立以 TC4 钛合金机匣水平扩展、垂直

滴落两种构型抗熔滴烧穿能力为特征参数的测试与评价方法，实现了模拟气流环境下钛火扩散传播行为以及失效临界

条件的实验验证。结果表明：在垂直滴落构型下，钛合金熔滴烧穿机匣的机理在于滴落接触界面处形成的局部高度热量

集中；受传热机制影响，钛合金机匣基底原子动能急速升高，形成贯穿性液相区，最终造成烧穿，即钛火非包容失效；而在

水平扩展构型下，熔滴在水平移动时会受到一定的反向气流作用等机制影响，削弱扩展效应。当熔滴在重力或离心力等

作用下长期黏附于机匣模拟件表面时，释放的热量足以烧穿钛合金机匣，其临界厚度在 1. 5~2 mm 之间。

关键词：钛合金机匣；钛火包容性；熔滴烧穿；分子动力学；航空发动机

doi： 10. 11868/j. issn. 1001-4381. 2024. 000595
中图分类号： TG146. 2；TQ511  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2025）01-0143-11

Abstract：A large number of droplets and their products produced by titanium fire combustion in aeroengine 
compressor will cause burn through and non-inclusiveness failure of titanium alloy casing.  This has shown 
great harm.  In this study， a quantitative evaluation method for titanium fire inclusiveness of compressor 
was explored based on the mechanism of titanium alloy melt drop ablation and laser ignition technology.  A 
test and evaluation method was established with the characteristic parameters of the melt drop penetration 
resistance of two configurations of TC4 titanium alloy casing， namely horizontal expansion and vertical 
drip.  Meanwhile， the diffusion behavior of titanium fire and the critical failure conditions under simulated 
airflow environment were varified by experiments as well.  Those results show that the mechanism of 
titanium alloy droplet burning through the casing lies in the local high heat concentration formed at the 
droplet contact interface.  Under the action of heat transfer， the kinetic energy of the atoms in the base of 
the titanium alloy cartridge increases rapidly， forming a penetrating liquid phase， and finally causing burn-
through， that is， titanium non-inclusiveness failure.  When the droplet moves horizontally in the process of 
extended combustion， it will be affected by some mechanism such as reverse airflow， which will weaken 

引用格式：弭光宝，孙若晨，邱越海，等 . 航空发动机压气机钛火包容性评价及机理研究［J］. 材料工程，2025，53（1）：143-153.
MI Guangbao，SUN Ruochen，QIU Yuehai，et al. Evaluation and mechanism investigations of titanium-fire inclusiveness in 
aeroengine compressor［J］. Journal of Materials Engineering，2025，53（1）：143-153.
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the expansion effect.  When the droplet is adhered to the surface of the casing simulation for a long time 
under the action of gravity or centrifugal force， the heat released is enough to burn through the titanium 
alloy casing.  Its critical thickness is between 1. 5-2 mm.
Key words：titanium alloy casing；titanium fire inclusiveness；droplet burn-through；molecular dynamics；
aeroengine

航空发动机压气机结构设计与选材中，一项关键

参考指标为机匣包容性，即机匣应具备将大量高能碎

片包容在机匣内部的能力，从而防止高能碎片对机

舱、油箱、液压管路以及控制线路等关键部位造成二

次损伤［1］。在飞行状态下，这些高能碎片的来源较为

复杂，受不同载荷与气流工况的影响，当机匣受到冲

击、疲劳或自身缺陷作用时，部分轮盘、轮毂、叶片等

运动部件便会失效产生高能碎片［2］。

钛合金具有比强度高、使用温度宽等优异特性，

当应用于压气机机匣时，则需要同时评价钛火包容性

问题［3］。这是因为一旦机匣与叶片发生异常摩擦，产

生大量热量并高于临界生热温度时，摩擦界面生热由

燃烧反应热主导，释放大量的热能［4］，其间形成的熔体

将对钛合金机匣产生烧蚀作用，从而造成机匣结构失

效。在整个钛火燃烧过程中，熔体及产物主要来源于

起燃与扩展燃烧两个阶段，并沿一定路径扩散传播。

在钛火起燃阶段，钛合金明显伴随有少量的熔化现

象，同时出现熔滴飞溅的现象［5］，并且熔体在力的作用

下向机匣运动［6］。在扩展燃烧过程中，随着钛火不断

蔓延，更多的熔体产生并在气流作用下移动［7］，直至大

量黏附于机匣表面。

尽管目前有关压气机钛火技术如摩擦［8］与激光［9］

点火实验技术已得到开发应用，并取得大量研究成

果，但是表征钛合金机匣抵抗熔滴烧蚀机理及其钛火

包容性的研究鲜见报道。特别是分子动力学（molecu‐
lar dynamics， MD）、机器学习（machine learning， ML）
等计算技术［10-11］已经应用到现代航空发动机钛合金应

用研究中，开展实物实验与模拟计算相结合的典型钛

合金机匣钛火包容性研究，更显得尤为重要。因此，

本工作在通过 MD 模拟熔滴滴落机匣瞬间的烧蚀机

理分析基础上，结合对高温高速气流因素以及氧浓

度等工况的调控，测定不同构型下钛合金机匣抗熔

滴烧穿的临界参数，探索压气机机匣钛火包容性分

析评价方法，明确不同钛合金配对结构钛火包容性临

界参数的影响，从而进一步完善发动机钛火防控技术

体系。

1　研究方法

1. 1　实验方法

在激光法钛火实验［7，9］装置及点火燃烧机理［4-6］研

究基础上，采用 70 mm×30 mm×2 mm 的 TC4（Ti-
6Al-4V）钛合金实验件。通过线切割、铣、磨等方法制

备的 TC4 钛合金实验件，表面光洁、成分均匀、形貌平

整。如图 1 所示，对于 TC4 钛合金的抗熔滴烧穿性能

实验采用两种实验构型，即水平扩展构型与垂直滴落

构型。首先，在水平扩展构型下，作为熔滴来源的

TC4 叶片模拟件（试件 A）在 400 W 激光下，连续烧蚀

5 s，所产生的熔体在气流温度为 450 ℃、气流压力为

101 kPa、气流速度为 66~127 m/s 和氧浓度为 21% 的

空气气流条件下，迅速向 TC4 机匣模拟件（试件 B）扩

展，机匣模拟件的厚度分别为 2，1. 5 mm 和 1 mm；其

次，在垂直滴落构型下，机匣模拟件置于叶片模拟件

的正下方，完全平行，使其处于熔滴的滴落范围之内，

而在气流环境方面，采用在相同的气流温度、压力和

速度条件下，精确调节气流氧浓度参数的实验思路，

具体设定氧浓度范围为 30%~90%，每个梯度差为

10%。

图 1　水平扩展与垂直滴落构型的三视图

水平扩展构型（a）正视图；（b）侧视图；（c）俯视图；垂直滴落构型（d）正视图；（e）侧视图；（f）俯视图

Fig. 1　Three views of horizontal expansion and vertical drop configurations horizontal extension configuration
（a）frontal view；（b）side view；（c）top view；vertical drop configuration（d）frontal view；（e）side view；（f）top view
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1. 2　模拟计算方法

首先在钛合金熔滴的形成机制中，采用模拟实际

激光点火试样的平板模型，以及模拟微凸体或碎屑的

球形颗粒模型。图 2 为 MD 计算模型的三视图，其中

平板模型的尺寸为 70 nm×30 nm×2 nm，球形模型的

半径为 5 nm。按照同样的规格尺寸，分别构建了 Ti-
6Al （质量分数）、Ti-48Al （原子分数）两个 Ti-Al元素

配比的二元合金模型。表 1 统计了相同尺寸下 Ti-6Al

以及 Ti-48Al 合金的 Ti， Al 原子数。根据 Ti-Al 二元

合金相图［12］，由于 Ti-6Al 属于固溶型钛合金，而 Ti-
48Al 为金属间化合物，因此 Ti-6Al 采用质量分数，而

Ti-48Al 采用原子分数。然后将三个 Ti-Al 合金模型

分别放置于 100 nm×100 nm×100 nm 的立方体计算

盒子内，计算盒子采用了三维度周期性边界条件，不

设置界面反射墙，不设定边界扩展或收缩，恒定环境

压强。

其次，在滴落过程的MD模拟中，粒径5 nm的Ti-6Al
合金颗粒正下方 20 nm 处设置了一个 30 nm×30 nm×
3 nm 的长方体 Ti-6Al 平板模型，首先将 Ti-6Al 合金

颗粒从 300 K 匀速加热至 2300 K 形成熔滴，然后给予

熔滴 0. 35 nm/ps 的向下初速度，在零阻力下匀速下降

直至滴落至 Ti-6Al平板模型表面。期间，Ti-6Al平板

与颗粒模型都同时采用 NVE 系综，维持系统总能量恒

定，关闭控温算法。

此外，在运行参数方面，在熔滴形成机制的模拟

中，采用了全原子匀速升温的加热模式，即针对模型

（平板、球体）内的所有原子，采用统一的控温模式，每

经过一个温度阻尼系数（时间）区间，修正一次升温速

率，保持升温速率恒定。在初始化阶段，平板模型与

球形模型的所有原子初始温度为 300 K，原子初始振

动方向随机。采用了共轭梯度算法进行模型的能量

最小化，设定能量的容差为 0. 001，原子受力的容差为

0. 01 eV/nm。然后在升温阶段，平板与球形模型的时

间步长为 1 fs，模型迭代 1000000 步，即共计 1000 ps。
同时设定目标温度为 2000 K，恒定升温速率为 1. 7 K/ps。
在控温过程中采用了 NVT 系综下的 Nose［13］/Hoover［14］

控温算法，设定温度阻尼系数为 100 fs。而熔滴滴落

的参数设置与熔滴形成阶段基本相近，其区别在于

熔滴温度进一步升高至 2300 K，并且达到峰值温度

后立刻给予熔滴 0. 35 nm/ps 的向下初速度，模型迭代

80000 步，即共计 80 ps。以上所有 MD 计算均基于

LAMMPS 程 序［15-16］；模 型 可 视 化 及 结 构 分 析 由

OVITO 程序［17］完成；Ti-Al二元原子间势由 Fereidon‐
nejad 等［18］开发。

2　结果与分析

2. 1　钛合金熔滴形成及滴落烧蚀的微观机理

钛合金在接近室温（300 K）环境下，经激光烧蚀

可以在极短的时间（<1 s）内，熔化形成液相的熔体或

者熔滴。图 3 显示了 Ti-6Al 合金平板与球形模型从

300 K 加热至 2000 K 的结构演化过程。首先在模拟片

状平面试样的平板模型方面，随着模型温度的升高，

模型内原子的动能增加，早期的原子原位振动加剧，

导致晶格出现变形。这也进一步导致了晶格间的约

束作用减弱。因此从 470 K 开始，温度越高，平板模型

图 2　Ti-6Al合金平板分子模型图

（a）~（c）正视图、侧视图和俯视图；（d）球形模型

Fig. 2　Ti-6Al alloys plate molecular model
（a）-（c）front view， side view， top view；（d）spherical model

表 1　不同 Ti-Al合金的平板与球形模型信息

Table 1　Information of plate and spherical models of different 
Ti-Al alloys

Model type

Plate
Spherical
Spherical

Composition

Ti-6Al
Ti-6Al
Ti-48Al

Ratio type

Mass fraction
Mass fraction
Atom fraction

Ti atomic 
number
208354

26061
15058

Al atomic 
number
23150

2896
13899
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的结构稳定性越低，模型出现一定的波纹状弯曲。特

别是模型边缘处的结构变化最为明显，因为在假设两

两原子间配对势能相等的情况下，内部原子受到 360°
周围原子的势能稳定作用，而边缘的原子仅受到 1/2
或 1/4 方向的原子势能作用，因此在相等温度差的情

况 下 ，边 缘 原 子 会 最 先 脱 离 晶 格 束 缚 。 由 于 在

LAMMPS MD 模拟中，未设置重力场（G），因此模型

总体呈现出，水平面：向中心收缩；垂直面：向外扩展

等变化趋势。相较之下，球形 Ti-6Al模型从固态到液

态的形貌变化较小，基本保持了原始形态，因此球形

（微粒）形成熔滴的过程相对较为迅速。

虽然球形 Ti-6Al合金模型在形成熔滴过程中，总

体形貌变化不明显，但从颗粒表层到内核，存在逐渐

演变的液化过程。图 4 显示了 Ti-6Al 合金模型从 300 
K 加热至 2000 K 的截面晶体类型分布，其中晶体类型

识别采用了 Ackland-Jones 晶体识别算法［19］。如图 4
所示，由于 Ti-6Al 合金中 Al 为 α 稳定元素，所以在

300~640 K 的 温 度 区 间 内 ，合 金 内 部 为 密 排 六 方

（HCP）晶格。在模型内部由于缺乏 β 稳定元素（如 V
元素），因此在 980~1320 K 的高温区间内，未发生 α
相到 β 相的转变，而是直接完成了从固相到液相的熔

化过程。在 980~1660 K 的熔化过程中，熔滴形成过

程为：首先在合金颗粒的表层形成逐渐加厚的液相

区，然后随着温度的增加，液相区逐渐向内核扩散，

直至完全熔化形成熔滴。同时在此过程中，原有晶

体内部缺陷附近，也会先于其他内核区域形成液

相区。

上述熔滴的形成机理，部分原因表现在原子间势

能的驱动作用。图 5 为熔滴的形成过程，如图所示，由

于表层 Ti， Al 原子的总体势能作用较弱，破坏原有原

子间相互作用所需的能量较颗粒内部原子更低。因

此，即使内部、表层原子同步升温，表层原子也会首先

脱离晶格，成为液相组织的原子。与此同时，在弛豫

过程中形成的晶体内部缺陷区附近，由于室温下原子

动能较低，无法恢复到完美晶格状态实现能量最小

化，因此缺陷区的原子间势能要低于非缺陷区，缺陷

区也会率先液化。最终在液相区扩散的过程中，完成

了熔滴的形成过程。

除合金模型的初始形貌（片状平板、球形颗粒）等，

Ti-Al合金中 Ti-Al元素配比，也是影响熔滴形成过程

的潜在因素。图 6显示了在相同尺寸条件下，Ti-6Al与
Ti-48Al合金模型升温时的均方位移（mean square dis‐

图 4　Ti-6Al球形模型在熔化过程中的晶体状态变化

Fig. 4　Crystal state change of Ti-6Al spherical model during melting

图 3　Ti-6Al平板（a）与球形（b）模型熔化形成熔体/熔滴的过程

Fig. 3　Process of Ti-6Al plate（a） and spherical（b） model 
melting to form melt/droplet
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placement，MSD）变化趋势。由于 MSD 计算的是每个

Ti/Al 原子随时间移动后的位置相对于参考（初始）位

置的偏差的量度，并在 t 时刻统计得到系综平均值［20］。

因此当 Ti-6Al 与 Ti-48Al 合金模型未发生相变时，即

在固态下的 MSD 值基本呈线性增长趋势。而在熔化

形成熔滴过程中，Ti， Al 原子运动状态由原位的热振

动，转变为一定范围内的热运动，并且随着动能的增加，

原子热运动速度加快，位移变化率增加。如图 6 所示，

Ti-48Al 合金的熔点约为 1400 K 左右，而 Ti-6Al 约为

1500 K 左右。由于 Al元素含量升高导致熔点降低，势

能阶跃提前，最终导致Ti-48Al合金的熔滴更容易形成。

当对 Ti-6Al合金熔滴施加一个下坠初速度，并设

置一个平面时，如图 7 所示，熔滴在滴落的同时，发生

了对平面的烧蚀作用。首先在滴落的瞬间，熔滴底部

接触平面，并进行热量传递，使平面产生局部热量集

中，并快速升温。随后熔滴在表面张力及熔体黏聚

性的作用下，呈椭球状黏附于 Ti-6Al 合金表面。在

此过程中，熔体的温度降低，平面局部温度陡升。而

在接触界面形成了新的金属键，该过程是在原子热

运动下形成的，从而赋予了原子间达到弛豫结构的

动能。

熔滴烧穿钛合金机匣的机理为：由于熔滴为钛

合金燃烧下的产物，本身保持着 2000 ℃左右的高温

状态。当其滴落于钛合金表面时，首先在界面处形

成快速的热量传递，从而使界面附近形成高度的热

量集中，如图 8 所示。在热量集中区内的原子具有

较高的动能，当动能达到临界状态时，即脱离晶格

位，形成液态的新的熔体。如果熔体达到机匣的底

面，形成贯穿性液相区时，即钛合金机匣失效，并判

定为烧穿。因此影响熔滴烧穿钛合金的关键性因素

包括：

（1）热量来源：一般由熔体的温度、质量、接触面

积决定，温度越高、质量越大、接触面越窄，越容易形

成局部更高的热量集中。

（2）机匣导热性：导热性越高，越不利于热量集

中，在快速散热的同时，也可避免烧穿作用的产生。

（3）机匣厚度：厚度为关键因素，钛合金机匣厚度

越大，越不利于形成贯穿性液相区。

2. 2　熔滴水平扩展构型下抗烧穿特性分析

当钛合金叶片在局部高温热源作用下形成熔体

或者熔滴时，在高温高速气流的共同作用下，熔体/熔
滴会沿气流方向快速移动，从而将钛合金叶片烧穿。

在钛-钛结构中，扩展移动的熔体，同样也会冲击与之

相近的钛合金机匣表面，从而造成机匣二次烧蚀，进

而引起包容性失效。基于该背景，本节采用了水平扩

图 5　1150 K 时 Ti-6Al合金球体模型 XY 截面原子势能分布

Fig. 5　Atomic potential energy distribution in XY section of 
spherical model of Ti-6Al alloy at 1150 K

图 6　Ti-6Al与 Ti-48Al模型（球形）在升温过程中的 MSD 变化趋势

Fig. 6　Variation trend of MSD in Ti-6Al and Ti-48Al spherical 
models during temperature rise

图 7　Ti-6Al熔滴滴落并烧蚀 Ti-6Al平板表面的过程演示图

Fig. 7　Demonstration of process of Ti-6Al melting drop and ablation of Ti-6Al plate surface
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展构型（图 9），并且通过控制气流的出口压强，实现了

叶片模拟件扩展燃烧特性的调控。

由两个 TC4 钛合金构成钛-钛结构在高温高速气

流及激光烧蚀下的扩展燃烧过程如图 10 所示，其中气

流条件为：温度 450 ℃，出口压强 0. 4 MPa。在叶片模

拟件的完整起燃及扩展燃烧过程中，对机匣模拟件造

成的熔滴烧蚀作用可分为 2 个阶段。

（1）起燃阶段（0~1 s）：在此阶段中，虽然光斑距

离机匣模拟件较远，但是起燃所迸发出的大量火花及

液态熔滴在高温高速气流作用下，大量飞溅到机匣模

拟件表面。

（2）扩展燃烧阶段（2~7 s）：在熔体的扩展移动过

程中，虽然燃烧界面未直接接触到机匣模拟件表面，

但熔体所释放的大量热量，会对机匣模拟件造成一定

的烧蚀作用。同时在 3 s 及 7 s 等时间点，熔体迸发出

的大量火花及熔滴也会随高温高速气流冲击到机匣

模拟件。

另外，通过观察叶片模拟件的扩展燃烧结果发

现，采用图 9 所示构型的 TC4 钛-钛结构在同等气流与

热源条件下的扩展燃烧特性，较单一 TC4钛合金试样存

图 9　水平扩展构型原理图

Fig. 9　Schematic diagram of horizontal 
expansion configuration

图 10　水平扩展构型下 TC4 钛合金点燃并扩展燃烧产生熔体的过程

Fig. 10　Process of TC4 titanium alloy ignition and expansion combustion to produce melt under horizontal expansion

图 8　熔滴烧蚀平板表面造成局部热量集中及原子动能升高的示意图

Fig. 8　Schematic diagrams of local heat concentration and the increase of atomic kinetic energy caused by ablation of droplet on plate surface
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在较大差异，从而造成燃烧界面的熔体未直接接触到机

匣模拟件。单一的 TC4 钛合金实验件在气流温度为

450 ℃，出口压强为 0. 4 MPa，激光功率为 350 W，烧蚀

时间 5 s的条件下可以实现烧穿，表现出明显的扩展特

性，且扩展路径相对较直。但图 10中钛-钛结构的 TC4
叶片模拟件，不仅未烧穿，其燃烧路径发生了偏转。

造成上述差异的主要原因，在于气流方向的改

变。如图 10 所示，高温高速气流在平顺流过叶片模拟

件表面之后，受到机匣模拟件的阻挡，因而产生一定

的反向气流。由于气流是推动熔体移动的主要因素，

所以在反向气流的作用下，熔体越靠近机匣模拟件表

面，就越容易偏转，造成扩展路径改变，中断烧穿进

程。在这种反向气流作用机制下，如图 11 所示，冲击

到机匣模拟件表面的熔体主要由气流带动的火花以及

大量细小熔滴组成，而非燃烧界面的熔体。虽然在反向

气流作用机制下，叶片模拟件燃烧时熔体的扩展移动受

到限制，但是根据图 12所示的不同出口压强下的叶片模

拟件扩展路径显示，增加出口压强（或气流流速）仍然有

助于叶片模拟件的扩展燃烧和熔体移动。

除了反向气流作用机制之外，另一个制约熔滴烧

穿机匣模拟件的条件因素在于熔体与机匣模拟件表

面的接触时间较短。如图 12 所示，当叶片模拟件未烧

穿时，熔体的移动大部分都止步于叶片模拟件表面，

而未接触到机匣模拟件；当通过预留缝隙的方式，使

叶片模拟件烧穿时（图 12 最右侧一组试样），熔体又会

在叶片模拟件烧穿的瞬间，随叶片模拟件共同掉落，

从而脱离与机匣模拟件的接触。熔体与机匣模拟件

接触的时间较为有限，难以造成有效的 烧 蚀 效 应 。

即使将机匣模拟件的厚度削薄至 1. 5 mm 和 1 mm，

也无法实现起燃或烧穿。如图 13 所示，在有限的烧蚀

效应下，机匣模拟件的背面仅造成有限的氧化区，随

着机匣模拟件厚度的降低，氧化区的面积及氧化程度

增大。

综上所述，采用水平扩展构型的机匣模拟件（厚

度分别为 2，1. 5 mm 和 1 mm），在气流温度 450 ℃、出

口压强 0. 2~0. 4 MPa 均未起燃或烧穿。造成这一结

果的原因主要有两方面，包括反向气流作用机制：由

于叶片模拟件与机匣模拟件为垂直接触构型，气流冲

击机匣模拟件表面时会受到反作用，造成气流方向发

生反转，从而延缓了熔体的扩散和移动；熔体接触时

间限制机制：受反向气流作用，熔体移动减缓，冲击到

机匣模拟件表面的熔体主要为飞溅的方式，尺寸细

小，质量有限，无法长时间且大量黏附于机匣模拟件

表面。

2. 3　熔滴垂直滴落构型下抗烧穿特性分析

在钛-钛结构的钛火包容性测试中，除了考虑沿高

温高速气流方向移动的熔体之外，还有一个很重要的

图 11　叶片模拟件在扩展燃烧中迸发出火花及熔体至

机匣模拟件的原始结果图

Fig. 11　Original results of the blade simulator bursting sparks and 
melt into the casing simulator during combustion

图 12　不同机匣模拟件厚度及气流出口压强下的实验结果

Fig. 12　Test results of simulated parts with different cartridge thicknesses and flow outlet pressures
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因素就是在重力及旋转离心力作用下，沿垂直方向滴

落的大量熔滴长时间黏附于其他钛合金叶片或机匣

表面，同样会造成一定的烧穿效应。基于该工程背

景，本节采用了如图 14 所示的垂直滴落构型，并且通

过控制环境氧浓度，实现了滴落熔滴质量和持续性高

温状态的调控。

叶片模拟件在高氧浓度环境下的起燃及熔滴产

生过程如图 15 所示，在氧浓度为 30%（质量分数，下

同）的条件下，处于上层的 TC4 钛合金实现起燃并扩

展，由于氧浓度仅高于空气（9%），因此扩展的面积有

限，而且 12~16 s 时产生的熔滴在滴落前即冷却，导致

未能滴落至 TC4 钛合金机匣模拟件（16 s 的亮斑区）。

当氧浓度增加至 50% 时，燃烧扩展速率大幅度增加，

4 s 时即实现横向（气流方向）烧穿，同时燃烧界面沿纵

向（垂直气流方向）继续扩展，并持续产生熔滴，在 8~
16 s 的图像中，均能看到大量的熔滴滴落于机匣模拟

件表面。当氧浓度进一步增加至 80% 时，首先叶片模

拟件的扩展燃烧速率和燃烧面积增加，导致熔滴滴落

的时间间隔缩短，滴落数量增多。如图 15 所示，在

80% 氧浓度下，4~16 s 时均能看到大面积的亮斑区，

这部分就是滴落于机匣模拟件的熔体。另外，熔滴在

机匣模拟件表面持续高温的时间也进一步增加。这

是因为氧浓度的升高，增加了熔滴发生高温氧化反应

的剧烈程度，释放了更多的热量，从而维持熔体处于

高温状态。在持续的高温下，熔滴的烧穿作用效应

加剧。

外部热源（激光功率：400 W，照射时间 5 s）与

0. 2 MPa 气流条件的 TC4-TC4 结构抗熔滴烧穿性能

实验结果显示：2 mm 厚度的 TC4 钛合金机匣模拟件，

在氧浓度 30%~90% 的条件下，虽然产生了大面积烧

蚀氧化区，但均未实现烧穿，结构的包容性完整。

图 16 显示了该部分实验的结果（叶片模拟件与机匣模

拟件）。如图所示，随着氧浓度的增加作为熔滴来源

的叶片模拟件燃烧面积逐渐增加，导致滴落的熔滴

增多。如图 17 所示，氧浓度越高，则机匣模拟件的

增重越大。除了熔滴滴落增多导致的增重外，还有

一部分原因在于氧化面积和氧化程度的增加。在图

16 所示的机匣模拟件表面中，以熔滴为中心，在周围

形成了大面积的高温氧化及热影响区。这表明熔滴

的烧蚀作用并不局限于熔滴覆盖范围内，在周围一定

区域，同样会受到高温氧化烧蚀作用的影响。并且氧

浓度越高，高温氧化及热影响区的扩展面积越大。

如果将 TC4 钛合金试样的厚度削薄至 1. 5 mm，

则外部热源（激光功率：400 W，照射时间 5 s）与 0. 2 MPa
气流条件的 TC4-TC4 结构抗熔滴烧穿性能实验结果

显示：1. 5 mm 厚度的 TC4 钛合金机匣模拟件，在氧浓

图 13　不同厚度机匣模拟件的背面形貌图及氧化区分布

Fig. 13　Back morphology of the simulated specimen with different 
thicknesses and distribution of oxidation zone

图 14　垂直滴落构型原理图

Fig. 14　Schematic diagram of vertical drip configuration

图 15　氧浓度分别为 30%，50% 和 80% 时的叶片模拟件燃烧及熔滴滴落至机匣模拟件过程图

Fig. 15　Process diagram of combustion of blade simulator and melting drop to cartridge simulator at oxygen concentration 
of 30%，50% and 80% respectively
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度≤50% 的条件下，未实现烧穿，结构的包容性完整；

当氧浓度≥60% 时，机匣模拟件被熔滴烧穿，结构包

容性失效。如图 18 所示，由于机匣模拟件厚度的减

小，同等工况（热源、气流）下机匣模拟件表面熔滴附

近高温氧化及热影响区的面积也在扩大，具体表现在

氧浓度 60%，80% 下的 1. 5 mm 厚机匣模拟件区域面

积明显大于 2. 0 mm 厚机匣模拟件区域面积。当氧浓

度进一步升高至 90% 时，1. 5 mm 厚的机匣模拟件从

区域性的烧穿，演变为完全熔化。

这种机匣模拟件从烧穿到完全熔化的过程如图

19 所示，总体可分为 3 个阶段。（1）区域性烧穿阶段：在

5~9 s 时，叶片模拟件沿气流方向扩展燃烧产生的熔

滴滴落于机匣模拟件表面，使机匣模拟件的边缘区域

烧穿；（2）大面积烧穿阶段：在 14~17 s，随着叶片模拟

件在扩展烧穿之后，继续扩大燃烧面积，更多的熔滴

滴落于机匣模拟件，使得烧穿面积进一步扩大；（3）完

图 16　不同氧浓度下 TC4-TC4（2 mm）垂直滴落构型结果

（a）叶片模拟件；（b）机匣模拟件

Fig. 16　Results of TC4-TC4 （2 mm） vertical drip configuration under different oxygen concentrations
（a）blade simulator；（b）cartridge simulator

图 17　机匣模拟件（2 mm）表面增重随氧浓度变化关系曲线

Fig. 17　Surface mass gain of the cartridge analog （2 mm） 
varies with oxygen concentration

图 18　不同氧浓度下 TC4（A）-TC4（B）（1. 5 mm）垂直滴落构型结果

Fig. 18　Results of vertical drip configuration of TC4（A）-TC4（B） （1. 5 mm） at different oxygen concentrations
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全熔化阶段：在 17~26 s 区间，虽然叶片模拟件的扩展

燃烧结束，熔滴不再继续产生，但由于机匣模拟件表

面高温氧化反应产热的持续，大面积的熔滴持续保持

高温状态，最终使得 1. 5 mm 厚的机匣模拟件在热效

应下被完全熔化。

综上所述，在垂直滴落构型下，TC4 钛合金机匣

模拟件的烧穿机理如图 20 所示：首先处于上层的叶片

模拟件在激光连续烧蚀作用下，达到临界起燃温度，

并且在扩展燃烧过程中，产生大量的熔滴，随后在重

力作用下，熔滴滴落于机匣模拟件表面，并产生一定

面积的高温氧化及热影响区。影响熔滴烧穿效果的

因素主要有 3 方面。

（1）熔滴滴落数量：在有限的熔滴烧蚀效应下，

机匣模拟件能够产生大面积的高温氧化区，甚至在

滴落面的背面产生氧化区（图 21），但如果熔滴的数

量有限，则无法实现烧穿，机匣模拟件的背面依然

完整。

（2）熔滴高温态的持续性：在熔滴烧穿过程中，熔

滴的热量持续传导给机匣模拟件表面，增加其温度的

同时，降低了稳定性。而增加熔滴持续处于高温状态

的时间，则可以增加其对机匣模拟件的烧穿效应，因

此增加氧浓度，提高燃烧及氧化持续性，则有助于

烧穿。

（3）机匣模拟件的结构厚度：机匣模拟件的厚度

越大，则其抗熔滴烧穿特性越强。如图 21 所示，2 mm
厚的机匣模拟件在 90% 氧浓度下仅在背面产生大面

积高温氧化区，而 1. 5 mm 厚的机匣模拟件在 80% 下

即被熔滴烧穿，造成包容性失效。

3　结论

（1）钛合金的熔滴形成过程始于原子间势能作用

较弱的表面或缺陷区，随着原子动能的增加，从初始

的热振动逐渐转化为热运动并形成液相，随着液相的

扩展形成熔滴；当熔滴滴落时，迅速产生局部热量集

图 20　垂直滴落构型下的烧穿机理示意图

Fig. 20　Schematic diagram of the burn-through mechanism 
in vertical drip configuration

图 19　氧浓度 90% 条件下 TC4 钛合金被熔滴烧穿过程

Fig. 19　Process of TC4 titanium alloy being burned through by molten drops at 90% oxygen concentration

图 21　不同氧浓度和厚度条件下机匣模拟件背面的熔滴烧蚀形貌

Fig. 21　Droplet ablation morphology of the back of the cartridge simulation under different oxygen concentrations and thicknesses

152



第  53 卷  第  1 期 航空发动机压气机钛火包容性评价及机理研究

中，原子动能剧增，导致相变并烧穿机匣。

（2）建立了以 TC4 钛合金机匣水平扩展、垂直滴

落两种构型抗熔滴烧穿能力为特征参数的钛火包容

性测试与评价方法，当熔体以水平扩展的方式向机匣

模拟件移动时，受到反向气流作用等机制影响，扩展

效应减弱，使熔滴无法直接移动至机匣模拟件表面，

熔体主要以细小、分散的熔滴的方式迸射至机匣模拟

件表面，因而以水平扩展方式受到熔体烧蚀作用较为

有限；当熔体在重力或离心力作用下，长时间黏附于

机匣模拟件表面时，熔体对于机匣模拟件的热传导使

得机匣模拟件产生大面积的氧化区，随着熔体质量与

烧蚀时间的增加，能够将机匣模拟件局部烧穿，甚至

大面积熔化，机匣模拟件的厚度越低，抗熔滴烧穿特

性越弱。
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铜添加对激光熔化沉积 TC4钛合金
组织及织构的影响
Effect of copper addition on microstructure and 
texture of TC4 titanium alloy manufactured 
by laser melting deposition

谢 韶，刘 艳，李俊杰，张振林，陈 辉*

（西南交通大学  材料科学与工程学院，成都  610031）
XIE　Shao，LIU　Yan，LI　Junjie，ZHANG　Zhenlin，CHEN　Hui*

（School of Materials Science and Engineering，Southwest Jiaotong 
University，Chengdu 610031，China）

摘要：由于存在大的温度梯度，激光熔化沉积过程会沿沉积方向形成具有择优取向的粗大柱状晶，导致材料产生显著的

各向异性。拟通过在钛合金中添加 Cu 以实现改变初生 β 晶粒形态、细化组织并弱化织构的目的。系统研究了不同含量

的 Cu 添加对激光熔化沉积 TC4 钛合金组织及织构的影响，结果表明，Cu 元素能够显著细化柱状初生 β 晶粒，并使晶粒尺

寸分布更加均匀，Cu 元素添加量为 4%（质量分数，下同）时能够实现完全的柱状晶向等轴晶转变，平均晶粒尺寸由未添

加时的 1490 μm 降低到 385 μm。添加 Cu 试样的晶粒内部仍为网篮组织，主要由 α-Ti、β-Ti 和少量 Ti2Cu 相组成，其中

Ti2Cu 呈短棒状分布在 α-Ti 板条的边界处，其在组织中的占比随 Cu 添加量的增大而增加。当添加 8% Cu 时，α-Ti 的平

均宽度为 0. 44 μm，与未添加 Cu 试样的 1. 18 μm 相比降低了约 63%。Cu 添加能够显著降低激光熔化沉积钛合金的织构

强度，当添加 4% Cu 时，α-Ti 极图均匀分布倍数（multiples of uniform distribution，MUD）的最大值相比 TC4 降低了约

71%。

关键词：激光熔化沉积；TC4 钛合金；铜添加；微观组织；织构

doi： 10. 11868/j. issn. 1001-4381. 2023. 000815
中图分类号： TG146. 4  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2025）01-0154-11

Abstract：Due to the large temperature gradient in the laser melting deposition process， the coarse primary β 
columnar grains with preferred orientation are formed along the deposition direction， resulting in significant 
anisotropy of materials.  This study aims to change the morphology of the primary β grains， refine the 
microstructure and weaken the texture of titanium alloy by adding Cu element in the materials during the 
process of laser melting deposition.  The effects of Cu content on the microstructure and texture of TC4 
titanium alloy manufactured by laser melting deposition are studied systematically.  The results show that 
Cu element addition can refine the columnar primary β grains significantly and make the grain size 
distribution more uniform.  The columnar grains are transformed to fully equiaxed grains when 4% Cu 
（mass fraction， the same as below） is added into the material， and the average size of primary β grains 
decreases to 385 μm from 1490 μm of TC4 titanium alloy.  Basket-weave microstructure composed of 
α -Ti， β -Ti， and a small amount of Ti2Cu is obtained inside primary β grains of the samples with Cu 
addition.  The short rod-like Ti2Cu distributes at the boundary of the α -Ti lath， and its proportion in the 
microstructure increases with the increase of Cu addition.  The average width of α-Ti is 0. 44 μm when 8% 
Cu is added， which is reduced by about 63% compared with 1. 18 μm of the sample without Cu addition.  
When 4% Cu is added， the maximum multiples of uniform distribution（MUD） value of α-Ti pole figure is 
reduced by about 71% compared with TC4 titanium alloy，which demonstrates that the addition of Cu can 

引用格式：谢韶，刘艳，李俊杰，等 . 铜添加对激光熔化沉积 TC4 钛合金组织及织构的影响［J］. 材料工程，2025，53（1）：154-164.
XIE Shao，LIU Yan，LI Junjie，et al. Effect of copper addition on microstructure and texture of TC4 titanium alloy manufac‐
tured by laser melting deposition［J］. Journal of Materials Engineering，2025，53（1）：154-164.
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significantly reduce the texture strength of titanium alloy manufactured by laser melting deposition.
Key words：laser melting deposition；TC4 titanium alloy；copper addition；microstructure；texture

为充分发挥航空发动机钛合金整体叶盘材料的

性能潜力，叶片和盘体应分别具有最适合实际使用工

况要求的组织状态，促使其由单一合金单一组织向双

组织双性能的方向发展［1］。基于同轴送粉的激光熔化

沉积（laser melting deposition，LMD）技术具有成形效

率高、易于实现多材料复合制造以及可制造大型复杂

构件等特点，是目前最常用的金属增材制造技术之

一，在航空发动机零部件及飞机机身承力构件制造领

域具有巨大的应用前景［2-4］，其有望成为解决双性能整

体叶盘制造难题的方法之一。

根据钛合金叶盘工作条件，盘心材料需要具有较

高的屈服强度和低周疲劳性能，细晶组织能较好满足

上述性能需求，而盘缘和叶片则要求材料具有良好的

高温持久、蠕变性能和抗疲劳裂纹扩展能力，较理想

的组织为粗晶和定向生长的柱状晶［1，5］。由于激光熔

化沉积工艺固有的高冷却速率和高温度梯度特征，一

般会使得构件沿沉积方向形成具有择优取向的粗大

柱状初生 β 晶粒，并导致材料呈现较为强烈的各向异

性。因此当采用激光熔化沉积方法制备钛合金整体

叶盘时，为满足叶盘不同区域对组织和性能的要求，

需要对沉积材料的组织进行调控。目前对激光熔化

沉积钛合金晶粒形态和尺寸进行调控的手段，主要包

括工艺优化、元素添加以及外加能场辅助等。工艺优

化是指通过调整激光能量密度、沉积策略等工艺参量

进而对凝固过程温度梯度、冷却速度等进行调控，从

而实现柱状晶向等轴晶的转变。Zhang 等［6］通过周期

性变换激光功率和扫描速度以部分保留每个沉积层

顶部形成的等轴晶，同时阻断柱状晶的外延生长，利

用新晶粒的竞争生长和后续热循环过程中潜在的粗

化效应，获得了 TC4 钛合金全等轴初生 β 晶粒的微观

组织，显著降低了材料的织构强度和各向异性。元素

添加是指在材料中加入能够增大成分过冷度，从而促

进形核或抑制晶粒长大的合金元素，以达到细化晶粒

和改变晶粒形态的目的。Xue 等［7］利用 Ni 元素能够

显著增加成分过冷以及微量  B 元素提高晶粒粗化指

数与活化能的综合作用，通过上述两种元素的添加制

备 出 了 具 有 良 好 拉 伸 性 能 的 全 等 轴 细 小 β 晶 粒

Ti6Al4V3Ni0. 05B 合金。Zhang 等［8］通过在纯钛中加

入 Cu 元素，设计了具有高生长限制因子的合金成分，

采用激光熔化沉积方法制备出了由细小等轴初生 β
晶粒和超细共析层状晶内组织构成，具有良好强塑性

匹配的新型钛 -铜合金。外加能场辅助，例如超声振

动和层间变形等，也是目前激光熔化沉积过程晶粒形

态调控常用的方法。Todaro 等［9］在激光熔化沉积 Ti-
6Al-4V 合金时，采用高强度超声振动辅助技术，实现

了组织由柱状晶向等轴晶的完全转变，与未采用超声

辅助的沉积材料相比，晶粒尺寸和织构强度明显减

小，同时屈服强度和抗拉强度均提高了 12%。Zhao
等［10］采用横向稳态静磁场辅助激光熔化沉积成形了

Ti-6Al-4V 合金，组织分析表明材料晶粒尺寸减小，

织构强度降低，晶界 α 相变得不连续；力学性能测试

表明成形材料各向异性改善，同时塑性得到提高。

对于大多数两相钛合金来说，由于材料的生长

限制因子较小，其在凝固时难以形成较大的成分过

冷，因此通过单纯的工艺调控获得全等轴晶组织存

在较大的困难［11］；此外，外加能场对设备要求较高，

对于大型复杂构件成形的适应性较差。因此本工作

采用元素添加的方法来实现激光熔化沉积钛合金组

织的调控，系统研究不同含量的铜添加对激光熔化

沉积 TC4 钛合金组织及织构的影响，探索获得具有

不同组织状态及力学性能特征材料的途径，为高性

能航空发动机钛合金整体叶盘等构件的制造提供

支撑。

1　实验材料与方法

实验采用的 TC4 钛合金粉末由等离子旋转电极

雾化法制备，粒径范围为 53~150 μm，采用激光衍射

法测得的 D50=106. 4 μm，其化学成分如表 1 所示，粉

末形貌见图 1（a）。添加的铜为纯度 99. 5% 的纯铜粉

末，由气雾化方法制备，其粒径范围为 15~53 μm，

D50=31. 7 μm，粉末形貌如图 1（b）所示。分别将质量

分数为 2%，4%，6% 和 8% 的纯 Cu 粉末加入 TC4 钛

合金粉末中，并采用 JHT5 台式双运动混粉机进行 2 h
的机械混合。

沉积基板选用 TC4 钛合金锻件，实验前对其表面

进行机械打磨并用酒精进行擦拭清洗，以保证表面干

净平整。激光熔化沉积工艺实验在配有循环净化系

表 1　TC4钛合金粉末化学成分（质量分数/%）

Table 1　Chemical compositions of TC4 titanium alloy powder 
（mass fraction/%）

Al
6. 28

V
4. 02

Fe
0. 212

C
0. 015

O
0. 078

N
0. 008

H
0. 0012

Ti
Bal.
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统的成形舱内进行，环境中水、氧含量不高于 50×
10-6。成形的主要工艺参数为激光功率 3800 W，扫描

速度 1000 mm/min，送粉速率 24 g/min，搭接率 50%，

单层沉积厚度为 1 mm。每种成分下沉积成形试块的

尺寸均为 45 mm×90 mm×10 mm，如图 2（a）所示，沉

积策略采用往复扫描方式，扫描方向与沉积块体周边

呈 45°，相邻层沉积路径旋转 90°，如图 2（b）所示。沉积

完成后的试样宏观形貌如图 2（c）所示。

沉积实验完成后，采用线切割从沉积试样内部切

取尺寸为 10 mm×10 mm×15 mm 的金相试样，依次

用 240#~3000#砂纸进行打磨，利用二氧化硅抛光液进

行抛光处理后使用体积分数配比为 HF∶HNO3∶H2O=
5∶12∶83 的腐蚀液进行腐蚀。晶粒形态采用 ZEISS 
Stemi 2000-C 型体视显微镜进行观察，使用 ZEISS 
Gemini 300 型扫描电子显微镜（SEM）及其配套的能

谱仪（EDS）对晶粒内部微观组织进行观察并测量特

定区域的化学成分，使用 Rigaku Smartlab 型 X 射线衍

射仪（XRD）和 FEI Tecnai G2 F20 型透射电子显微镜

（TEM）观察和分析沉积材料的物相组成及分布，采用

Oxford C-nano 型电子背散射衍射仪（EBSD）对取向

分布及织构强度进行观测。

2　结果与分析

2. 1　晶粒形态及尺寸

不同 Cu 添加量下激光熔化沉积钛合金试样沿沉

图 1　TC4 钛合金粉末（a）及纯铜粉末（b）的 SEM 形貌

Fig. 1　SEM morphologies of TC4 titanium alloy powder （a） and pure Cu powder （b）

图 2　沉积尺寸示意图（a）、扫描策略（b）及试样实物照片（c）
Fig. 2　Schematic diagram of size （a）， scan strategy （b）， and photographs （c） of deposited specimens
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积方向截面的初生 β 晶粒形态如图 3 所示。激光熔化

沉积过程中，熔池在凝固时存在两种主要的形核机

制，分别是熔池顶部基于部分熔融粉末的异质形核和

熔池底部晶粒的外延生长，两种情况各自形成等轴晶

和柱状晶，由于等轴晶区域很小，在后续的沉积过程

中重熔消失，导致钛合金沉积试样一般由粗大的柱状

晶组成［12］。从图 3 中可以看出随着 Cu 含量的增加，

原本穿过多个沉积层的粗大柱状初生 β 晶粒逐渐转

变为细小的等轴晶粒，当添加 Cu 的含量为 2%（质量

分数，下同）时，虽然仍有少量柱状初生 β 晶粒存在，

但其尺寸远小于未添加 Cu 的沉积试样。在 Cu 含量

超过 4% 后，柱状晶粒消失，取而代之的是细小的等

轴晶粒，且随 Cu 含量的增加，等轴晶粒的尺寸也进一

步减小。

图 4 为重构 EBSD 测试结果得到的激光熔化沉积

TC4 和 TC4+4% Cu 试样的初生 β 晶粒形貌。由图 4
可知，TC4 试样沿沉积方向呈十分粗大的柱状晶，当

添加 4% Cu 后，晶粒尺寸得到明显细化，且实现了柱

状晶向等轴晶的完全转变，沿沉积方向和垂直沉积方

向上的晶粒尺寸大致相当。

为了更直观地分析添加量对初生 β 晶粒尺寸的影

响，对每个沉积试样内部区域的晶粒长度进行了统

计，结果如图 5 所示。由图 3（a）和图 5（a）可知，在未添

加 Cu 的沉积试样中以粗大的柱状晶粒为主，晶粒尺寸

主要分布在 500~2000 μm 区间内，且存在少量尺寸较

小的晶粒，其主要是在每个沉积层顶部形成且未被重

熔的等轴晶粒，同时存在少量极其粗大的柱状初生 β
晶粒，其尺寸甚至超过 4000 μm。由图 5（b）可知，当添

图 3　不同 Cu 添加量下沉积试样晶粒形态

（a）0%；（b）2%；（c）4%；（d）6%；（e）8%
Fig. 3　Grain morphologies of deposited samples under different amounts of Cu addition

（a）0%；（b）2%；（c）4%；（d）6%；（e）8%
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加 2% Cu 后，晶粒尺寸分布主要集中在 100~500 μm
区间内，且最大晶粒尺寸降至 1400 μm 以下。当 Cu 添

加量为 4% 时，只有少数晶粒尺寸超过 1000 μm，且晶

粒尺寸分布更加均匀，如图 5（c）所示。由图 5（d），（e）
可知，当 Cu 含量超过 6% 后，晶粒被进一步细化，超过

75% 的晶粒被细化至 100~300 μm，仅有少量晶粒长

度超过 600 μm，但当 Cu 含量超过 6% 后，可以观察到

Cu 对晶粒尺寸的影响不再明显。

将测量的初生 β 晶粒尺寸结果进行统计计算可得

到不同 Cu 元素含量下初生 β 晶粒的平均尺寸，见图 6。
在未添加 Cu 时，平均晶粒尺寸为（1490±894） μm，其

标准差值较大是因为组织中存在部分等轴晶，而添加

2% Cu 后平均晶粒尺寸降低了约 70% 至（444±304） 
μm。当 Cu 添加量提高到 4% 时，平均晶粒尺寸降低

至（385±227） μm，但当添加量超过 6% 时，平均晶粒

尺寸未再发生明显变化，此与图 5 的统计结果一致，表

明此时继续增大 Cu含量无法进一步细化初生 β晶粒。

在激光熔化沉积 TC4 钛合金过程中，由于熔池中

大的温度梯度使得金属熔液以已沉积层的 β 晶粒作为

形核位点，实现晶粒的连续外延生长，导致其凝固组

织由贯穿多个沉积层的粗大柱状初生 β 晶粒组成。通

过合金化细化金属材料晶粒主要通过以下两种方式

图 4　重构 EBSD 测试结果得到的初生 β 晶粒形貌

（a）TC4 沿沉积方向；（b）TC4+4% Cu 沿沉积方向；（c）TC4+4% Cu 垂直沉积方向

Fig. 4　Morphologies of primary β grains obtained by reconstructing EBSD test results
（a）TC4 parallel to deposited direction；（b）TC4+4% Cu parallel to deposited direction；（c）TC4+4% Cu vertical to deposited direction

图 5　不同 Cu 添加量下沉积试样晶粒尺寸分布

（a）0%；（b）2%；（c）4%；（d）6%；（e）8%
Fig. 5　Grain size distributions of deposited samples under different amounts of Cu addition

（a）0%；（b）2%；（c）4%；（d）6%；（e）8%
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实现，一是合金元素偏析引起溶质效应以减缓晶粒的

生长速度，二是合金元素促进熔池中的非均匀形核从

而提高凝固过程中的形核率［13］。根据 Ti-Cu 二元相

图，在凝固过程中液相先是转变为 β-Ti，随后发生共

析反应，β-Ti 转变为 α-Ti 和 Ti-Cu 共析产物，Cu 没有

优先在液相中析出，无法提供形核质点促进熔池中的

非均匀形核，因此 Cu 主要是通过溶质效应降低晶粒的

生长速度从而实现晶粒的细化。合金元素引起的溶

质效应通常用生长限制因子 Q 进行表示，Q 值越大表

明该种元素对于晶粒生长有更强的抑制作用。尽管

TC4 中的合金元素质量分数约为 10%，但 Al 和 V 元

素对应的生长限制因子较低，约为 8 K，无法有效地抑

制晶粒生长，而 Cu 在 β-Ti中的溶解度最高可达 17%，

其对应的 Qmax=110. 5 K，能够通过生长限制机制显著

促进晶粒细化［8］。通过计算，在 TC4 中加入 2%，4%，

6% 和 8% Cu 元素后，对应的生长限制因子 Q 分别提

高至 21，34，47 K 和 60 K，因此随着 Cu 含量的增加，初

生 β 晶粒的尺寸逐渐减小。

此外，Cu 是一种快速共析元素，Ti-Cu 之间的共

析反应即使在极快的冷却速度下也能完成［14］，这使得

Cu 在激光熔化沉积过程中以金属间化合物的形式沉

淀析出。由于元素的偏析和扩散，金属间化合物颗粒

的形核主要发生在晶界，并对晶界的移动造成阻碍，

而且溶质偏析降低了晶界能量，从而降低了晶粒生长

的驱动力，这又进一步限制了晶粒的生长，促使晶粒

细化［15］。

2. 2　晶内 α板条尺寸

图 7 为不同 Cu 添加量下沉积试样的 SEM 微观组

织形貌。由图 7（a-1），（a-2）可知，激光熔化沉积 TC4
钛合金由细小的网篮组织构成，其中呈针状或板条状

的深灰色相为 α-Ti，而 α-Ti 之间的白色组织为 α-Ti
和 β-Ti 两相组成的 β 转变组织。由于激光熔化沉积

具有较快的冷却速度，凝固组织主要为细长的针状

α′相，在后续的热循环过程中，部分 α′相长大并相互

截断，从而形成板条状的 α 相。从图 7（b-1）~（e-2）
中可以看出，在添加 Cu 元素后沉积试样的微观组织

仍由网篮组织构成，但 α-Ti 板条的尺寸和 β 转变组织

的比例发生了明显变化。首先，作为 β 共析稳定元

素，Cu 元素会降低 β 转变温度，随着 Cu 添加量的增

加，α-Ti 的形核率增大，会导致其尺寸减小，此外非

平衡凝固过程中 Cu 原子在 Ti 中的固溶会导致晶格

发生畸变［16］，也会阻碍 α-Ti 的生长，从而使得针状 α
-Ti 长度减小，宽度也有所减小。其次，β 转变温度的

降低会使得凝固过程中残余的 β-Ti 含量增加，限制

了 α-Ti 的生长，同时也使得 β 转变组织的含量增加。

为进一步分析 Cu 对 α-Ti 板条尺寸的影响，统计

了不同 Cu 元素添加量下 α-Ti 板条的宽度分布情况，

结果如图 8 和图 9 所示。在添加 2% Cu 后，α-Ti 板条

的主要宽度分布区间从 TC4 钛合金的 0. 6~1. 8 μm 降

低至 0. 4~1. 1 μm，平均宽度相应地从（1. 18±0. 36） 
μm 降低至（0. 75±0. 22） μm，降低了 36. 4%；随着 Cu
含量的继续增加，α-Ti 板条的宽度分布区间和平均宽

度进一步降低，当添加 8% Cu 后，α-Ti 的主要宽度分

布 区 间 在 0. 2~0. 6 μm，平 均 宽 度 为（0. 44±0. 13） 
μm，平均宽度与 TC4 试样相比降低了约 63%。此外，

Cu 元素的加入不仅降低了 α-Ti的宽度，同时也改善了

α-Ti宽度分布的均匀性。

2. 3　物相组成

图 10 为根据 EDS 测试结果所绘制的 α 板条和 β
转变组织中的 Al，V 及 Cu 元素的含量随 Cu 添加量的

变化曲线。由图 10 可知，Al 元素在不同 Cu 添加量沉

积试样 α 板条和 β 转变组织中的含量较为稳定，且在

α 板条中的含量略大于在 β 转变组织中的含量。而对

于不同 Cu 添加量的沉积试样，β 转变组织中 V 元素

的含量要显著高于 α 板条。Al 元素是 α 稳定元素，虽

然它在 α-Ti 和 β-Ti 中都能够大量溶解，但是会优先

溶解于 α-Ti 中，使得不同相中 Al 元素的含量存在差

距；V 元素的原子半径与 Ti 相近，其晶格类型也与

β -Ti 相一样均为体心立方结构，属于 β 稳定元素，

V 元素能无限固溶在 β-Ti 中［17］，而在 α-Ti 中的溶解

度较低，导致 β 转变组织中 V 元素的含量更高。

根据图 10 所示的元素含量结果，随沉积试样中

Cu 添加量的增加，α 板条和 β 转变组织中 Cu 的含量均

增加，同时 Cu 元素与 V 元素一样，也存在明显的偏聚

现象，在 β 转变组织中的含量远高于在 α 板条中的含

量，这是因为 Cu 作为 β 共析稳定元素，在 α-Ti 中的溶

解度较低，几乎所有的 Cu 都进入到 β-Ti 中，并在冷却

图 6　平均晶粒尺寸随 Cu 添加量的变化趋势

Fig. 6　Trend of average grain size variation with different 
amounts of Cu addition
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过程中形成 Ti2Cu［18］。

图 11 为不同 Cu 添加量下沉积试样的 XRD 图谱。

由图 11 可知，激光熔化沉积 TC4 试样的主要物相为六

方结构的 α/α′相，由于 β-Ti 含量较低，导致图谱中未

检测到其衍射峰。在添加 Cu 元素后，除了有 α/α′相

外，β-Ti出现了明显的衍射峰，同时还有新相 Ti2Cu 生

成，且随着 Cu 含量的增加，β-Ti 和 Ti2Cu 的衍射峰强

度逐渐增大，表明其所占的比例越来越大。Cu 作为

β-Ti 稳定元素，其固溶于钛合金中能够降低 β 转变温

度使得 β-Ti的含量增加，同时冷却过程中 β-Ti发生共

图 7　不同 Cu 添加量下沉积试样的低倍（1）和高倍（2）SEM 微观组织形貌  （a）0%；（b）2%；（c）4%；（d）6%；（e）8%
Fig. 7　Low magnification （1） and high magnification （2） SEM images of deposited samples under different amounts of Cu addition

（a）0%；（b）2%；（c）4%；（d）6%；（e）8%

160



第  53 卷  第  1 期 铜添加对激光熔化沉积 TC4 钛合金组织及织构的影响

析反应分解为 α-Ti和 Ti2Cu相。此外，与 TC4相比，在

添加 Cu后，α/α′ 相的（10-11）主峰略向右移动，这是因为

Cu 原子的半径约为 0. 1278 nm，Ti 原子的半径约为

0. 147 nm，Cu 原子固溶在 α/α′相和 β-Ti后会导致晶格

畸变，使得晶格常数降低，从而导致晶面间距降低［16］。

从 SEM 图像中发现存在第二相颗粒偏聚在 α-Ti
的交界处，但无法根据 SEM 形貌确定该颗粒的具体

成分和结构特征，因此为确定第二相颗粒为 Ti2Cu
相，通过明场透射电子显微镜分析了 TC4+4% Cu
试样的微观区域，测试结果如图 12 所示。由图 12（a）
可知，在 β 晶粒内部 α 板条交错分布，板条和板条交界

位置为细长的黑带，在黑带上分布有大量细小的棒状

图 8　不同 Cu 添加量下沉积试样 α 板条宽度分布

（a）0%；（b）2%；（c）4%；（d）6%；（e）8%
Fig. 8　Distributions of α lath width in deposited samples under different amounts of Cu addition

（a）0%；（b）2%；（c）4%；（d）6%；（e）8%

图 9　平均 α 板条宽度随 Cu 添加量的变化趋势

Fig. 9　Trend of average α lath width variation with different 
amounts of Cu addition

图 10　不同 Cu 添加量沉积试样 α 板条和 β 转变

组织中的元素含量

Fig. 10　Element content in α lath and transformed β of deposited 
samples under different amounts of Cu addition

图 11　不同 Cu 添加量下沉积试样的 XRD 图谱

Fig. 11　XRD patterns of deposited samples under different 
amounts of Cu addition
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相。对图 12（b）中位置 1 处的棒状相进行选区电子衍

射，获得了其衍射光斑图谱，如图 12（c）所示，经标定

验证为［001］晶带轴下的衍射花样，与体心四方的

Ti2Cu 相的晶面指数相吻合。结合扫描电镜结果，说

明激光熔化沉积的 TC4+Cu 材料由 α/α′相、β-Ti 及

Ti2Cu 组成，且 α/α′相和 β-Ti 的形态与 TC4 试样的形

态一致，Ti2Cu 相则是呈短棒状分布在 α 板条的交界

处，其长度可超过 250 nm，宽度一般在 60 nm 内。

2. 4　织构强度

图 13 为采用 EBSD 方法测试得到的激光熔化沉

图 13　Cu 添加对 α-Ti晶体取向的影响  （a）TC4 反极图；（b）TC4+4% Cu 反极图；（c）TC4 极图；（d）TC4+4% Cu 极图

Fig. 13　Influence of Cu addition on α-Ti orientations （a）IPF of TC4；（b）IPF of TC4+4% Cu；（c）PF of TC4；（d）PF of TC4+4% Cu

图 12　TC4+4% Cu 沉积试样中的 Ti2Cu 相  （a）TEM 组织形貌；（b）Ti2Cu 相形貌及尺寸；（c）Ti2Cu 相衍射图谱

Fig. 12　Ti2Cu phase in TC4+4% Cu deposited sample
（a）TEM microstructure；（b）morphology and size of Ti2Cu phase；（c）diffraction pattern of Ti2Cu phase
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积 TC4 及 TC4+4% Cu 试样在平行于沉积方向截面

上的极图（pole figure，PF）与反极图（inverse pole fig‐
ure，IPF）结果。反极图中 α-Ti 主要由红色（主色）、绿

色和蓝色组成，分别代表 α -Ti 在（0001），（01-10）和

（12-30）上 的 不 同 取 向 。 由 图 13（a），（b）可 知 ，沿

（0001）取向的 α-Ti含量最高，这是因为（0001）取向平

行于沉积方向，温度梯度最大，有利于晶体的生长。

此外，在未添加 Cu 的 TC4 材料中 α -Ti 的取向性明

显，存在大量相互平行的板条组织，而 TC4+4% Cu
试样中 α-Ti 的取向更加随机。根据图 13（c），（d）所

示的 PF 图，TC4 与 TC4+4% Cu 两种材料在（0001）
晶向上的均匀分布倍数（multiples of uniform distribu‐
tion，MUD）值分别为 18. 79 和 5. 45，Cu 的加入使得

MUD 值降低了约 71%，可见添加 Cu 能够削弱激光熔

化沉积钛合金中的织构强度，从而降低材料的各向

异性。

3　结论

（1）Cu 添加能够改变激光熔化沉积 TC4 钛合金

中初生 β 晶粒的柱状形态，并显著细化晶粒，当添加量

达到 4% 后，能够获得全等轴晶组织，平均晶粒尺寸由

未添加时的 1490 μm 降低到 385 μm；当 Cu 添加量超

过 6% 后，其对晶粒的细化作用减弱，晶粒尺寸不再发

生明显变化；Cu 添加实现柱状晶粒形态转变及晶粒细

化的机制，在于其能够增大合金的生长限制因子并对

晶界移动产生阻碍作用。

（2）添加 Cu 元素后沉积试样的微观组织仍由网

篮组织构成，但会使得 α-Ti 板条尺寸减小和 β 转变

组织含量的增加；当添加 8% Cu 后，α -Ti 的平均宽

度为 0. 44 μm，与 TC4 试样的 1. 18 μm 相比降低了约

63%。

（3）添加 Cu 元素后沉积材料中生成纳米尺度的

Ti2Cu 相，其呈短棒状分布在 α 板条的交界处，随 Cu 添

加量的增大 Ti2Cu 相在组织中占比增加。

（4）当添加 4% Cu 时，组织中 α-Ti 的 MUD 值相

比 TC4 降低了约 71%，表明 Cu 添加能够显著降低激

光熔化沉积钛合金的织构强度。
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冷却介质温度对 Ti65合金冷却
曲线及显微组织的影响
Effect of cooling medium temperature on 
cooling curve and microstructure 
of Ti65 alloy
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摘要：高温热处理后冷却速率对 Ti65 合金组织性能影响显著。本工作系统研究了冷却介质温度对 Ti65 合金高温热处理

后冷却曲线及显微组织的影响规律。结果表明，在油和空气两种冷却介质条件下，介质温度变化对冷却速率曲线的影响

规律相反：室温条件下，油淬最大冷却速率为 73. 2 ℃/s，而空冷条件下的最大冷却速率仅为 11. 2 ℃/s；随着温度升高，油

淬冷却速率曲线右移，最大冷却速率和最低膜沸腾温度提高；室温至 60 ℃范围内，油淬的冷却速率曲线包含蒸气膜、沸腾

和对流三个阶段；油温升至 80 ℃时，油淬冷却速率曲线的蒸气膜阶段消失；随油温升高，显微组织呈现 α+β 两相组织向

马氏体组织转变的趋势。与之相反的是，随温度升高，空冷的冷却速率曲线左移，最大冷却速率减小，沸腾阶段最大冷却

速率对应的温度升高；相比于不同温度油淬，不同温度空冷条件下的显微组织为典型的双态组织且未见明显差异。油温

对冷却曲线的影响主要归因于油黏度/流动性的变化，而空气温度对冷却曲线的影响主要归因于空气的密度和温度梯度

等多个复杂因素。

关键词：Ti65 钛合金；介质温度；冷却曲线；显微组织；最低膜沸腾温度
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中图分类号： TB31；TG166. 5  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2025）01-0165-10

Abstract：The cooling rate after high-temperature heat treatment has a significant effect on the 
microstructure and properties of Ti65 alloy.  The effect of cooling medium temperature on the cooling curve 
and microstructure of Ti65 alloy after high-temperature heat treatment has been systematically studied.  
The results show that the temperature of the oil medium has an opposite effect on the cooling curve to that 
of the air medium.  The maximum cooling rate of oil is 73. 2 ℃/s at room temperature， while the maximum 
cooling rate of air cooling is only 11. 2 ℃/s.  As the temperature increases， the cooling rate curve for oil 
quenching condition shifts to the right， and the maximum cooling rate and the minimum film boiling 
temperature increase.  When the oil temperature is in the range of room temperature to 60 ℃， the cooling 

引用格式：董晓琳，李文渊，谭海兵，等 . 冷却介质温度对 Ti65 合金冷却曲线及显微组织的影响［J］. 材料工程，2025，53（1）：

165-174.
DONG Xiaolin，LI Wenyuan，TAN Haibing，et al. Effect of cooling medium temperature on cooling curve and microstructure 
of Ti65 alloy［J］. Journal of Materials Engineering，2025，53（1）：165-174.
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rate curve for oil quenching condition includes vapor， boiling， and convection three stages.  When the oil 
temperature rises to 80 ℃， the vapor stage disappears.  In addition， the microstructure shows a transition 
trend from α + β dual-phase microstructure to martensitic microstructure with the increase in oil temperature.  
Conversely， with the temperature increases， the cooling rate curve for air cooling condition shifts to the 
left， the maximum cooling rate decreases， and the temperature at the maximum cooling rate in the boiling 
stage gradually increases.  Compared with oil quenching at different temperatures， the microstructure of air 
cooling under different temperatures shows typical bimodal microstructure with no obvious difference.  The 
effect of oil temperature on the cooling curve is mainly attributed to changes in oil viscosity and fluidity， 
while the effect of air temperature on the cooling curve is mainly attributed to multiple complex factors such 
as air density and temperature gradient.
Key words：Ti65 titanium alloy；medium temperature；cooling curve；microstructure；minimum film boiling 
temperature

近 α 型钛合金因其高温持久和蠕变性能高等特

点，已成为航空发动机用关键高温结构材料［1-2］。Ti65
合金是国内自主研发的一种 10 组元近 α 型高温钛合

金，具有良好的强度-塑性、蠕变-热稳定性匹配，可用

于 航 空 发 动 机 转 子、静 子、复 合 材 料 基 体 及 650~
750 ℃高温短时结构件［3］。近年来，随着新型航空发动

机零部件工作温度的提升，对近 α 型钛合金的强度、高

温蠕变性能和抗氧化性能提出了更高的要求［4-8］。为

应对这一挑战，除了优化合金成分和调整热加工参数

外，热处理制度也非常关键［9-13］。近 α 型钛合金主要采

用固溶处理和时效处理来提升性能，其中固溶过程的

冷却速率显著影响合金的溶质原子扩散、微观组织形

态及晶体取向等［11，13-15］，因此精准控制冷却速率对于

材料组织性能优化至关重要。

钛合金固溶处理后的冷却方式主要包括水淬、油

淬和空冷 3 种，为深入理解冷却机制并准确评估介质

冷却能力，有必要对其进行系统性研究。冷却曲线法

由于其直观简便、精确度高且紧密关联实际冷却过

程，全面反映冷却过程中温度的动态变化，因此得到

了广泛应用。冷却能力作为介质的固有属性，其表现

受到多重因素的共同影响，包括介质的比热容、表面

张力等物理性质及介质温度、搅拌状态等工作条

件［16］。目前，针对以上因素对介质冷却能力的影响，

研究者开展了较多研究。Pizetta 等［17］采用 Inconel 600
镍铬合金探头，系统分析了水和多种盐溶液在不同浓

度、温度及搅拌转速下的冷却性能，揭示了浓度、温度

及搅拌转速速度对水和多种盐溶液蒸气膜稳定性及

冷却速率的复杂影响。Chen 等［18］研究了甘油溶液浓

度对其冷却特性的影响，发现随浓度增大，甘油溶液

的冷却速率显著降低；并通过测定 45#钢的硬化能力发

现质量分数为 5% 的甘油溶液兼具水和 PAG 淬火剂

的优点，同时具有较高的最大冷却速率和较低的

300 ℃对应的冷却速率，从而具备更好的硬化能力和

抗裂性能。周澍等［19］采用 Inconel 600 镍铬合金探头

研究了水在不同温度和不同流速下的冷却特性，发现

温度和流速对于水的冷却能力影响相反，且温度对水

冷却能力的影响更加显著。Mahender 等［20］评估了不

同介质的冷却速率，并引入新型炉冷方式以弥合空冷

和炉冷间的冷却速率差距，同时分析了固溶处理温度

和冷却速率对 IMI 834 合金组织和室温拉伸性能的影

响。结果表明，新型炉冷方式有效弥合了冷却速率差

距，且在固溶温度为 1029 ℃，冷却速率为 1769 ℃/min
条件下，合金的强度、韧性及延展性均达到最佳状态。

综上所述，目前关于介质冷却速率的研究多集中

于水、盐溶液及有机物溶液等介质对高温合金与钢的

影响，然而在钛合金领域相关研究较少。近 α 型钛合

金对冷却速率极为敏感，因此本研究选取近 α 型高温

钛合金 Ti65 作为探头材料，通过热电偶动态实测冷却

曲线，系统研究了冷却介质温度对 Ti65 合金在高温热

处理后冷却曲线及显微组织的影响，并揭示了其内在

机制。为掌握冷却速率控制方法，深入理解钛合金冷

却速率对显微组织的影响提供理论依据。

1　实验材料与方法

1. 1　实验材料

实验用原材料为 α+β 两相区成形的 Ti65 钛合金

锻造棒材，尺寸为 Φ300 mm×385 mm，采用 β 相区和

α+β 两相区多火次锻造完成。采用金相法测得该合

金的 β 相转变温度为 1042 ℃。图 1 为 Ti65 合金棒材的

显微组织，由等轴 α 相、变形 α 板条与少量 β 相组成，其

中等轴 α 相体积分数超过 60%。

实验用 Ti65 合金探头通过电火花加工方式沿棒

材弦向切取，探头为 Φ12. 5 mm×60 mm 的圆柱试样，

依据 ASTM D6200-01 淬火油冷却特性测定标准，沿

圆柱试样轴向钻取一个直径 Φ3 mm 的小孔至圆柱几
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何中心，将 K 型热电偶通过 Φ3 mm 孔插入圆柱试样构

成探头组件，如图 2 所示。插入热电偶前，放置少量钛

合金粉末在小孔中，以保证热电偶和试样接触良好。

实验采用尺寸为 Φ3 mm×2500 mm K 型热电偶，经标

准热电偶校验在 600~1000 ℃温度区间内最大误差值

为 -1. 2 ℃ 。 实 验 采 用 的 油 为 专 业 淬 火 油 Miles-
Quench G，由基础油和添加剂构成，其典型理化参数

如表 1 所示。

1. 2　实验方法

实验中使用的冷却曲线数据采集装置如图 3 所

示，主要由两大部分组成：淬火冷却系统（图 3 左侧

虚线框），包括探头组件、管式电阻炉和水槽等辅助

热处理设备；数据采集系统（图 3 右侧虚线框），包括

Advantech ADAM-4118 数 据 采 集 模 块 和 计 算 机 。

Advantech ADAM-4118 数据采集模块为 16 位 A/D、

8 通道的热电偶输入模块，最大采样率为 100 样/s，
实验中以 100 ms 的速率采集热处理过程中的温度

数据。

数据采集过程如下：将管式电阻加热炉以 5 ℃/min
的速率升温到 1012 ℃，然后将探头组件放置到电阻炉

中加热至 1012 ℃，并保温 30 min 以确保其达到热平

衡。之后迅速对探头组件进行转移，尽可能保证转移

过程造成的温降误差较小。利用数据采集模块实时

记录探头在冷却介质中的温度，直至冷却到介质温度

停止采样。

本实验中使用的冷却介质为不同温度的油和空

气，研究了介质温度对其冷却曲线及显微组织的影

响，具体热处理制度详见表 2。

图 1　Ti65 合金的显微组织  （a）低倍；（b）高倍

Fig. 1　Optical microstructure of Ti65 alloy （a）low magnification；（b）high magnification

图 2　Ti65 锻造棒材中探头取样位置及探头组件示意图

Fig. 2　Schematic image of probe sampling position and probe assembly in Ti65 forged bars

表 1　淬火油 Miles-Quench G 的理化参数

Table 1　Physicochemical parameters of quenching oil Miles-Quench G

Viscosity at 40 ℃/（mm2·s-1）

22-32
Density at 20 ℃/（g·cm-3）

0. 85
Flash point （opening）/℃
≥182

Ignition point （opening）/℃
≥201

Moisture content/%
0
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金相试样制备步骤如下：首先采用电火花加工方

式在 Ti65 探头测温点下方切取 8 mm×6 mm×4 mm
试样并镶嵌，然后依次使用 150#，800#，2000#，3000#水

磨砂纸进行粗磨和细磨，待线切割痕迹完全去除后，

采用 SiO2 悬浊液进行机械抛光至金相观察面光亮无

划痕。最终采用配比为 HF∶HNO3∶H2O=1∶3∶500（体

积比）的腐蚀液对金相观察面浸泡腐蚀，并在光学显

微镜（OM，Axio Observer 3 型）下进行初步组织观察。

为了获取更高倍数的显微组织细节，进一步用 SEM
（MERLIN Compact型）进行观察。

选取具有代表性的冷却条件下的金相组织进行

统计分析：首先在 200 倍下选择金相样品的 5 个视场

进行观察并保存，之后利用 Adobe Photoshop 图像处

理软件对统计对象的目标区域进行标识，并引入像素

比作为量化指标进行统计分析。

2　结果与分析

2. 1　常温介质条件下的冷却曲线

Ti65 合金探头在油和空气两种典型介质中进行

冷却实验，通过数据采集系统得到冷却过程曲线（时

间 -温度），并对其进行微分处理后得到冷却速率曲

线（冷却速率 -温度），分别如图 4（a），（b）所示。表 3
中列出的冷却参数，更加精确定义了室温条件下油

和空气的冷却能力，最大冷却速率（maximum cool‐
ing rate）用 vmax 表示，vmax 对应的温度为 Tvmax。由图 4
和表 3 可见，随着冷却介质由油变为空气，冷却过程

曲线右移，冷却时间增加；冷却速率曲线左移，vmax 由

73. 2 ℃/s 减小到 11. 2 ℃/s，表明油的冷却能力远高

于空气。

从图 4（b）油的冷却速率曲线中可观察到冷却过

程的三个阶段：蒸气膜阶段（A）、沸腾阶段（B）和对流

阶段（C），且冷却速率曲线存在两个峰值，即冷却速率

先增大后减小再增大再减小。随着热探头浸入油中，

冷却速率开始增大，随后减小，表现为典型的蒸气膜

阶段，这是因为当热探头浸入油中后，探头周围会迅

速形成一层蒸气膜，但由于热探头对油的辐射［21］，传

热增加致使冷却速率增加；随着时间增加，蒸气膜逐

渐变厚，传热效率降低导致冷却速率减小。随着探头

温度降低，不足以支撑蒸气膜的形成，蒸气膜发生破

裂并产生沸腾气泡，气泡迅速脱离探头表面带走热

量，冷却速率急剧增加，进入沸腾阶段，即所谓的莱顿

弗罗斯特现象；沸腾阶段前期，冷却速率较大，然而随

着探头温度逐渐降低，沸腾现象趋于减弱，相应地冷

却速率也逐渐减小。当探头表面温度进一步降低至

图 3　冷却曲线数据采集装置图

Fig. 3　Cooling curve data acquisition device

表 2　Ti65合金探头的热处理工艺

Table 2　Heat treatment process of Ti65 alloy probes

Cooling medium
Oil

Air

Medium temperature/℃
RT

40
60
80

RT
100
200
400
600

Heat treatment

1012 ℃/0. 5 h/DT OQ

1012 ℃/0. 5 h/DT AC

Note:OQ is oil quenching, AC is air cooling, RT is room tempera‐
ture, and DT is different temperatures.
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油的沸点时，沸腾阶段停止，进入对流阶段，此阶段主

要依靠对流换热方式进行冷却，冷却速率进一步

减小。

空气在冷却过程中虽不发生物态变化，但也能够

观察到类似蒸气膜现象和冷却趋势，与油冷不同的

是，空气的 vmax 出现在更高的温度区间，这一现象与

Mahender 等［20］的研究结果一致。这是因为空冷过程

中，其传热方式除对流换热外，还存在辐射换热，在高

温区辐射换热作用大于对流换热，且探头温度越高，

辐射换热作用越明显［22］。

2. 2　介质温度对冷却曲线及显微组织的影响

2. 2. 1　油淬曲线及显微组织

图 5 为不同温度淬火油冷却条件下 Ti65 合金的

冷却过程曲线和冷却速率曲线。由图可见，随着油温

升高，冷却过程曲线左移，冷却时间缩短；冷却速率曲

线右移，vmax 逐渐增大。这主要是因为实验用淬火油

Miles-Quench G 具有高闪点（≥182 ℃）和较高的运动

黏度（22~32 mm2/s）。

通常情况下，影响工件在油中冷却速率的因素主要

有两个：油的黏度以及工件表面与油的温差。当油温升

高时，会使油的黏度减小，流动性提高，这有利于对流换

热，进而提高了油的冷却能力，同时会导致工件表面与

油的温差减小，降低油的冷却能力，如式（1）［23］所示：

η = A - Blg T （1）
式中：η 为动力黏度，（N·s）/m2；T 为绝对温度，K；A 和

B 为相关常数 ，均大于 1。本工作中 ，随着淬火油

Miles-Quench G 的温度升高，vmax 提高，这说明黏度在

高闪点和高黏度淬火油的冷却过程中起主导作用，这

一结果与夏立芳［24］给出的结论一致。

从图 5（a）中可得，当 Ti65 合金温度降至 200 ℃左

右时，不同油温下的冷却曲线出现了显著的交叉现

象，具体表现为，在低温区间（T<200 ℃），随着油温升

表 3　油和空气介质室温下的冷却参数

Table 3　Extracted data of oil and air cooling media at RT

Cooling medium

Oil

Air

vmax/（℃·s-1）

73. 2

11. 2

Tvmax/℃

758. 1

965. 5

Cooling time to 800 ℃/s

18. 4

51. 1

Cooling time to 600 ℃/s

21. 6

85. 5

Cooling time to 400 ℃/s

28. 3

160. 6

Cooling time to 300 ℃/s

37. 3

236. 8

图 4　两种典型介质下 Ti65 合金冷却过程曲线（a）和冷却速率曲线（b）
Fig. 4　Cooling curves（a）and cooling rate curves（b）of Ti65 alloy for two typical cooing media

图 5　油在不同温度下的冷却过程曲线（a）和冷却速率曲线（b）
Fig. 5　Cooling curves（a） and cooling rate curves（b） of oil at different temperatures
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高，冷却速率减小，即低温区间室温油展现出了比

80 ℃油更好的冷却能力。这一现象与文献［25］提及

的“高黏度基础油的低温区冷却能力差，低黏度基础

油的低温区冷却能力好”一致。因此在对流阶段，淬

火油的黏度至关重要。

除此之外，根据图 5（b）的结果，可以看出室温~
60 ℃范围内，油淬的冷却曲线包含完整的冷却三阶

段：蒸气膜阶段、沸腾阶段和对流阶段，而 80 ℃油的冷

却曲线的蒸气膜阶段消失。通常，将发生稳定蒸气膜

阶段的最低可持续温度称为最低膜沸腾温度（tem‐
perature of minimum film boiling，TMFB），当探头表面温

度低于 TMFB时，蒸气膜破裂，进入沸腾阶段，换热能力

得以提高。由表 4 可知，随油温升高，TMFB逐渐提高至

消失，这意味着蒸气膜的稳定性减弱、破裂时刻提前，

因此当温度升高到 80 ℃时，蒸气膜阶段消失，直接进

入沸腾阶段。

图 6 为 Ti65 合金在不同温度淬火油冷却条件

下 的 金 相 组 织 与 SEM 形 貌 图 。 在 RT OQ，60 ℃ 
OQ 和 80 ℃ OQ 冷却条件下，合金组织均为由等轴

α 相和 β 转变组织组成的双态组织。随着淬火油温

度升高，即油温由室温 →60 ℃→80 ℃ 变化，显微组

织中等轴 α 相的体积分数分别为 8. 98%，8. 52% 和

8. 37%，未见明显差异；但晶界 α 相受到一定程度

的 抑 制 ，使 晶 界 两 侧 次 生 α 片 层 形 貌 由 平 行 集 束

变 为 编 织 状 。 此 现 象 归 因 于 冷 却 速 率 增 加 伴 随

着析出变体数量的增加，与文献［26-27］的研究结

果一致。

由图 6（a-2）可知，RT OQ 的 β 转变组织中的片层

α 相呈现集束和编织两种状态，片层 α 相界面处存在白

色衬度的残余 β 相［28］。由图 6（b-2），（c-2）可知，60 ℃ 
OQ 和 80 ℃ OQ 显微组织中 β 转变组织为针状 α′马氏

体相［29］，表明随着油温升高，显微组织变化呈现出由

表 4　油在不同温度下的冷却曲线参数

Table 4　Parameters used to define the cooling power of oil at different temperatures

Oil temperature/℃

RT
40
60
80

vmax/（℃·s-1）

73. 2
74. 8
75. 8
81. 8

Tvmax/℃

758. 1
732. 7
766. 8
742. 1

Cooling time to 
800 ℃/s
18. 4
15. 7
14. 3
12. 7

Cooling time to 
600 ℃/s
21. 6
18. 5
17. 5
15. 7

Cooling time to 
400 ℃/s
28. 3
24. 7
24. 2
22. 0

Cooling time to 
300 ℃/s
37. 3
33. 6
33. 5
32. 1

TMFB/℃

894. 9
922. 6
941. 6

图 6　不同温度淬火油冷却条件下 Ti65 合金显微组织金相（1）和 SEM（2）照片

（a）室温；（b）60 ℃；（c）80 ℃
Fig. 6　Metallographic（1） and SEM（2） images of microstructures of Ti65 alloy under cooling conditions with different temperature quenching oils

（a）RT；（b）60 ℃；（c）80 ℃
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α+β 两相组织向 α′马氏体组织变化的趋势，该现象与

传统认知不一致。这是因为在低油温条件下，由于淬

火油流动性差，在 900~1000 ℃范围内出现了明显的

蒸气膜现象，蒸气膜的出现导致淬火油与试样表面的

换热效果变差，冷却速率随之降低；而 900~1000 ℃温

度区间对应于 Ti65 合金 α+β 两相区，该温度区间冷却

速率变化对显微组织影响显著，表明 900~1000 ℃温度

区间的冷却速率决定 Ti65合金最终热处理组织状态。

2. 2. 2　空冷曲线及显微组织

不同温度空气冷却条件下 Ti65 合金的冷却过程

曲线和冷却速率曲线如图 7 所示。由图 7（a）中可知，

随着温度升高，冷却过程曲线右移，冷却时间延长。

由图 7（b）可知，冷却速率曲线左移，vmax 逐渐减小，这

与油温升高对冷却曲线的影响规律相反。这是因为

空气的冷却能力不仅受其固有的物理性质影响，如密

度、导热性、流动性等，而且还和试样与空气间的温度

差（ΔT）密切相关，如式（2），（3）所示：

V/T = C （2）
Q = cmΔT （3）

式中：V 为气体体积，m3；T 为热力学温度，K；C 为常数；

Q 为试样释放的热量，J；c 为试样的比热容，J/（kg·K）；

m 为试样的质量，kg；ΔT 为试样与空气的温度差，K。

根据盖·吕萨克定律（式（2）），在压强恒定的条件

下，空气的体积会随温度升高而线性增大，导致密度

减小；与此同时，根据热量计算方程（式（3））可得，温

度的升高使试样与空气间的 ΔT 减小，空气吸收的热

量 Q 减少，试样的冷却速率下降。以上两个因素共同

作用，即温度升高导致空气密度和试样与空气间温度

差的减小，是 vmax显著降低的主要原因。

为了准确描述不同温度下空气的冷却曲线，表 5
中详细列出了空气冷却过程中的参数。随空气温度

的升高，vmax 和沸腾阶段的最大冷却速率（vmax-bs）均呈

逐渐减小的趋势；vmax 对应的温度（Tvmax）在（965. 5±
30） ℃范围内，不同温度下对应的 TMFB 在 900 ℃左右，

这种现象有可能是转移过程中的误差所致。此外，随

温度升高，vmax-bs对应的温度（Tvmax-bs）升高。

图 8 为 Ti65 合金在不同温度空气冷却条件下的

金相组织与 SEM 形貌图。在 RT，200 ℃和 600 ℃空气

冷却条件下，合金组织均为由等轴 α 相和 β 转变组织组

成的双态组织，相比于不同温度的油淬，不同温度空

冷条件下的 β 转变组织发生了显著变化，α 片层由编

织状变为集束状，厚度明显增加，α 片层界面残余 β
更 明 显 ，此 现 象 已 在 先 前 的 研 究 工 作 中 有 所

报道［14，30-31］。

空气在不同温度下的冷却速率曲线存在两个峰

值（图 7（b）），即 vmax 和 vmax-bs，vmax 对应的温度 Tvmax 在

图 7　空气在不同温度下的冷却过程曲线（a）和冷却速率曲线（b）
Fig. 7　Cooling curves（a） and cooling rate curves（b） of air at different temperatures

表 5　空气在不同温度下的冷却曲线参数

Table 5　Parameters of cooling curves for air at different temperatures

Air temperature/
℃
RT
100
200
400
600

vmax/
（℃·s-1）

11. 2
8. 6
8. 2
8. 1
7. 4

Tvmax/℃

965. 5
996. 1
935. 3
956. 0
982. 1

vmax-bs/
（℃·s-1）

7. 8
6. 7
5. 6
4. 8
3. 5

Tvmax-bs/℃

808. 2
817. 0
819. 5
838. 8
861. 9

Cooling time 
to 800 ℃/s

51. 1
55. 7

114. 5
121. 4
139. 7

Cooling time 
to 600 ℃/s

85. 5
95. 9

163. 9
192. 1
662. 0

Cooling time 
to 400 ℃/s
160. 6
185. 2
278. 4
923. 0

Cooling time 
to 300 ℃/s
236. 8
285. 4
431. 1

TMFB/℃

899. 5
904. 8
895. 0
901. 2
908. 1
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930~1000 ℃范围内，对应于 α+β 两相区；vmax-bs对应的

温度 Tvmax-bs在 800~860 ℃，低于 α+β 两相区的最低温

度，vmax-bs 的变化对显微组织几乎无影响，因此只探讨

vmax对显微组织的影响。

RT AC，200 ℃ AC 和 600 ℃ AC 三种冷却条件下

显微组织中等轴α相的体积分数分别为12. 63%，13. 49%

和 14. 00%；片层 α 相厚度未见明显差异（图 8（a-2），

（b-2），（c-2）），表明空气介质温度对显微组织影响不

明显。这一现象归因于不同温度下空气的 vmax值在 7. 4~
11. 2 ℃/s 之间，仅为表 4 中不同温度下淬火油 vmax 值

（73. 2 ~81. 8 ℃/s）的 1/7~1/10，这表明 7. 4~11. 2 ℃/s
之间的冷速差异对显微组织的影响可以忽略。

3　结论

（1）介质温度为室温时，Ti65合金的冷却曲线均包

含蒸气膜、沸腾和对流三个阶段。油淬条件下的最大

冷却速率为 73. 2 ℃/s，而空气的最大冷却速率仅为

11. 2 ℃/s，空气的最大冷却速率出现在更高的温度

区间。

（2）Miles-Quench G 淬火油的最大冷却速率和最

低膜沸腾温度随油温升高逐渐提高。油温在室温至

60 ℃范围内时，冷却速率曲线包含完整的三阶段；油

温为 80 ℃时冷却速率曲线的蒸气膜阶段消失，直接进

入沸腾阶段。

（3）油淬条件下，蒸气膜的存在会显著降低 900~
1000 ℃高温区间的冷却速率，导致出现了随油温升

高，显微组织呈现 α+β 两相组织向 α′马氏体组织转变

的“反常”变化趋势，表明高冷却速率（73. 2~81. 8 ℃/s）
条件下，900~1000 ℃范围内的冷却速率变化对显微组

织影响明显。

（4）温度对空气冷却能力的影响与油相反。随空

气温度升高，最大冷却速率、沸腾阶段的最大冷却速

率均有所减小，沸腾阶段最大冷却速率对应的温度

升高。

（5）不同温度空冷条件下的显微组织未见明显差

异，均为典型的双态组织。表明低冷却速率（7. 4~
11. 2 ℃/s）条件下冷却速率变化对显微组织无显著

影响。
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Ti2AlNb粉末合金制备及力学
性能影响
Preparation and mechanical properties 
influencing of Ti2AlNb powder alloy
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摘要：热等静压工艺是常见的粉末 Ti2AlNb 合金制备方法，为深入研究制粉工艺等因素对粉末 Ti2AlNb 合金组织

性能的影响，分别采用等离子旋转电极雾化法和无坩埚感应熔炼超声气体雾化法制备 Ti2AlNb 洁净预合金粉末，

并对 2 种工艺制备的预合金粉末以及二者的混合粉末进行表征。通过热等静压工艺制备 Ti2AlNb 合金，研究制粉

工艺、包套泄漏形成的孔隙缺陷及夹杂物对 Ti2AlNb 合金显微组织与力学性能的影响，并采用优化的工艺进行多

种 Ti2AlNb 粉末合金构件的成形。实验结果表明：制粉工艺会影响粉末合金的持久性能，包套泄漏引起的孔隙缺

陷会显著降低粉末 Ti2AlNb 合金的力学性能，夹杂物会显著影响粉末合金室温拉伸性能的一致性与稳定性。

关键词：Ti2AlNb 合金；粉末冶金；热等静压；近净成形；孔隙缺陷

doi： 10. 11868/j. issn. 1001-4381. 2024. 000458
中图分类号： TG146. 2；TB31  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2025）01-0175-11

Abstract：The hot isostatic pressing process is a usual powder Ti2AlNb alloy preparation method to deeply 
study the influence of factors such as the powder-making process on the properties of Ti2AlNb powder 
alloy. Ti2AlNb pre-alloyed powders are prepared by plasma rotating electrode process and electrode 
induction melting gas atomization， respectively， and their mixed powders are characterized.  Ti2AlNb alloy 
is prepared using a hot isostatic pressing process. The effects of the powder-preparing process， porosity， 
and inclusion on the microstructure and mechanical properties of the Ti2AlNb alloy are investigated.  
Optimized processes are employed for the forming of various Ti2AlNb powder metallurgy components.  
Experimental results show that the powder-making processes affect the durability of the powder alloy， the 
pore defects caused by slight capsule gas leakage significantly reduce the mechanical properties of the 
powder Ti2AlNb alloy， and the inclusions obviously affect the consistency and stability of the room-

引用格式：吴杰，吴小飞，田凯，等 . Ti2AlNb 粉末合金制备及力学性能影响［J］. 材料工程，2025，53（1）：175-185.
WU Jie，WU Xiaofei，TIAN Kai，et al. Preparation and mechanical properties influencing of Ti2AlNb powder alloy［J］. Jour‐
nal of Materials Engineering，2025，53（1）：175-185.
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temperature tensile properties of the powder alloy.
Key words：Ti2AlNb alloy；powder metallurgy；hot isostatic pressing；near-net shape manufacturing；porosity

随着航空工业的创新与进步，对先进航空发动机

材料的需求日益增长，着重体现在追求更轻的质量和

更高的耐热性能。作为典型的轻质高强 Ti-Al系金属

间化合物，Ti2AlNb 的密度大约为 5. 3 g/cm3，展现出

较高的高温强度、良好的室温延性及断裂韧性，成为

制 造 复 杂 航 空 发 动 机 构 件 的 理 想 候 选 材 料［1-3］。

Ti2AlNb 合 金 中 高 熔 点 的 Nb 元 素 质 量 分 数 约 为

40%［4］，其熔体活性高且易与多种坩埚材料反应。目

前生产中常采用的“锻造+加工+焊接”联合成形工

艺面临着材料利用率低和内部焊接瘤难以完全清除

的问题，这些问题可能影响部件的气动效率并降低其

安全系数［5］。而且，Ti2AlNb 合金的精密铸造也是一

个极具挑战性的任务，因为模壳材料的制备、稳定性

控制及导热性需求严苛，造成了高成本和低材料利

用率［6］。

粉末冶金近净成形技术自 20 世纪 90 年代起在美

欧等发达国家得到快速发展，并已在航空航天等领域

得到应用［7-8］。这种技术又称为“粉末铸造”，被视为精

密铸造的升级版，能有效解决缩孔、疏松及成分偏析

等问题［9-11］。现阶段，对于 Ti2AlNb 合金的粉末冶金技

术研究，主要关注的是热等静压及热处理工艺参数的

影响，而对制粉工艺、孔隙缺陷以及夹杂物影响的研

究则相对较少［12-14］。

本工作通过 PREP 法与 EIGA 法制备 Ti2AlNb 预

合金粉末，并对其进行表征。通过比较不同制粉工艺

对合金性能的影响，并分析热等静压过程中可能出现

的问题，如包套泄漏形成的孔隙缺陷以及夹杂物对合

金组织性能的影响。这些研究成果不仅丰富粉末冶

金和成形技术的理论体系，也为 Ti2AlNb 合金的工程

化应用提供有力支撑，具有重要的理论价值和实践

意义。

1　实验材料与方法

采用的Ti2AlNb合金的名义成分为Ti-22Al-24Nb-
0. 5Mo（原子分数/%）。Ti2AlNb 合金的制备涉及多

道工序：首先，需要将海绵钛（包含 Ti箔）、Al-Nb、Ti-Nb
和 Al-Mo 中间合金以特定比例混合均匀，随后在液压

机械中压制，形成质量约 4. 5 kg 的电极。经组装焊接

和多次真空自耗电弧熔炼后，得到 Ti2AlNb 合金的铸

锭。铸锭在 B2 相区开坯后，在（α2+B2）相区进行锻

造；经过精细的机械加工得到制粉电极。分别采用等

离子旋转电极雾化法（PREP）和无坩埚感应熔炼超声

气体雾化法（EIGA）制备 Ti2AlNb 预合金粉末，采用

ONH 836 型氧氮氢分析仪测试 Ti2AlNb 制粉电极和

预合金粉末中的 H，O 和 N 含量，见表 1，预合金粉末的

杂质元素含量如 O，N，H 元素均控制在较低的水平，

属于洁净制粉，且可以看出 PREP 法制备 Ti2AlNb 预

合金粉末过程的氧增量更低。

在实验室进行 2 种粉末的混合，将 PREP 法与

EIGA 法制备的 Ti2AlNb 预合金粉末按照相同速度同

时缓慢倒入洁净容器，并充分搅拌均匀，由此得到

Ti2AlNb 预合金的混合粉末。采用 Partica LA-960V2
激光散射粒径分布分析仪测试 3 种粉末的粒度分布；

采用 S-3400N 型扫描电镜（SEM）观察 2 种方法制备

的预合金粉末的表面形貌。为了表征 Ti2AlNb 粉末的

氧化膜厚度，采用 Escalab Xi+型多功能表面分析系

统通过 X 射线电子能谱分析（XPS）对 Ti2AlNb 预合金

粉末表面以及内部的元素分布进行检测，溅射速率设

定为 0. 1 nm/s，溅射深度设定为 30 nm。包套在热等

静压过程中可能泄漏氩气， 因此利用 PMA-2000 型脉

冲熔融-飞行时间质谱气体元素分析仪测量粉末合金

中的氩含量，并采用 Olympus OLS4000 型激光共聚焦

显微镜对漏氩样品与正常样品的显微组织进行表征。

Ti2AlNb 粉末合金的制备过程涉及多个关键步

骤［4］，具体为：首先，选取的 Ti2AlNb 预合金粉末粒度

需小于 250 μm，以保证其在大气条件下能够顺利进行

填充。然后，将这些粉末装入特制的圆柱形低碳钢包

套内。接下来，进行振实处理以确保粉末的紧密堆

积，之后通过焊接对包套进行初步固定。为确保合金

的纯净度，需进行真空脱气处理，去除其中的气体杂

质。完成脱气后，对包套进行封焊，最后，通过热等静

压技术，制得所需的热等静压坯料。整个制备流程严

格按照规范操作，以确保 Ti2AlNb 粉末合金的质量。

采用的热等静压设备为 RD（Z）-1-850 型热等静压炉，

表 1　Ti2AlNb预合金粉末的杂质含量  （质量分数/%）

Table 1　Impurity compositions of Ti2AlNb pre-alloyed 
powders （mass fraction/%）

Sample
Ti2AlNb alloy electrode
PREP powder
EIGA powder
PREP+EIGA mixed powder

O
0. 051
0. 053
0. 062
0. 062

N
0. 0084
0. 0170
0. 0091
0. 0088

H
0. 0043
0. 0028
0. 0020
0. 0025
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热等静压制度为：随炉升至 1030 ℃ ，压力大于 140 
MPa，保 温 时 间 2~4 h，炉 冷 。 固 溶 热 处 理 条 件 为

980 ℃保温 2 h，保温结束后随炉冷却。时效热处理条

件为 890 ℃保温 4 h，保温结束后随炉冷却。热等静压

成形后，通过机加工和化学铣的方式去除外包套和型

芯，可以得到 Ti2AlNb 合金构件。

采用 CMT5305 型电子万能试验机进行 650 ℃拉

伸性能测试，按照国标要求设定的拉伸速率为：屈服

前 0. 00007·s-1，屈服后 3 mm/min；采用 RD-100 微控

电子式蠕变持久试验机进行 650 ℃/360 MPa 持久寿

命检测，实验标准为 GB/T 2039—2012《金属材料单

轴拉伸蠕变试验方法》，拉伸及持久试样尺寸规格均

为直径 5 mm，标距长度 25 mm。试样形状及尺寸如图

1 所示，平行试样数量不小于 2 支。Ti2AlNb 粉末合金

的样品经过镶样、磨抛后，通过 Kroll 试剂（3%HF+
6%HNO3+91%H2O，体积分数）腐蚀，SEM 图片的获

取使用 TESCAN MIRA4 型场发射扫描电子显微镜。

在装有电子背散射衍射（EBSD）探头的 Thermo Quat‐
tro S 型 SEM 上进行 EBSD 分析，数据处理软件为

HKL Channel 5。采用 Ver-saXRM-500 型 X 射线三维

成像系统（X-ray micro computed tomography， micro-
CT）通过断层扫描技术对 2 种 Ti2AlNb 预合金粉末的

截面进行表征，并对热等静压后的 3 种粉末制备的

Ti2AlNb 合金进行内部显微孔隙的表征。

2　结果与分析

2. 1　预合金粉末的表征

在探讨粉末冶金 Ti2AlNb 合金构件的综合性能

时，粉末的冶金质量，特别是形貌、粒度以及气体化学

成分，扮演着举足轻重的角色。尽管传统的制备方

法，如元素粉末法和水雾化法，因其较低的成本而广

受欢迎，但这些方法制备的粉末往往存在显著的不

足。具体而言，这些粉末的球形度不够理想，流动性

相对较差，这些问题在相关研究中已有所揭示［15］。当

涉及到热等静压工艺时，粉末的流动性变得尤为重

要。因为在这一工艺中，粉末的流动性不仅直接关系

到粉末在模具中的填充均匀性，还影响后续的热等静

压致密化过程。填充不均匀或流动性差的粉末可能

导致合金内部结构的非均匀性，从而进一步削弱合金

的综合力学性能。

鉴于上述分析，传统制备方法所制备的粉末，并

不适宜直接作为热等静压工艺中的合金粉末使用。

为了提升 Ti2AlNb 合金构件的综合性能，需要寻找或

开发新的粉末制备技术，以确保粉末具有更好的形

貌、粒度以及气体化学成分。为了提高粉末的冶金质

量，特别是粉末的球形度和流动性，需要采用更为先

进的粉末制备技术。这些技术应能够确保粉末具有

优异的球形度和流动性，从而满足热等静压工艺对粉

末质量的高要求，并最终提高粉末冶金 Ti2AlNb 合金

构件的综合性能［16］。制备钛合金预合金粉末的方法

主要包括等离子旋转电极雾化法（PREP）和无坩埚感

应熔炼超声气体雾化法（EIGA）。

在热等静压加工过程中，粉末的流动性扮演着至

关重要的角色。它直接影响到粉末在模具中的填充

均匀性，进而对后续的热等静压致密化过程产生深远

影响。这种影响不仅仅局限于加工阶段，更是会进一

步左右合金的综合力学性能。具体来说，粉末的流动

性决定了粉末在模具中的分布状态。如果粉末流动

性好，那么粉末就能更均匀地填充到模具的各个部

位，形成均匀的初始结构。反之，如果粉末流动性

差，就可能导致填充不均匀，出现局部疏松或堆积过

密的情况。这种填充均匀性的差异将直接影响热等

静压致密化过程。在致密化过程中，粉末颗粒之间

会发生相互挤压和融合，从而形成致密的合金结构。

如果初始填充不均匀，就可能导致致密化过程中局部

区域受到的压力和温度分布不均，进而影响合金的结

构和性能。最终，这种由粉末流动性引起的差异会反

映在合金的综合力学性能上。流动性好的粉末制备

出的合金往往具有更均匀的结构和更优异的力学性

能，如更高的强度、更好的韧性和更低的脆性等。因

此，在热等静压加工中，优化粉末的流动性是提高合

金综合性能的重要途径之一，因此对合金粉末进行了

表征。

图 2 为采用 PREP 法及 EIGA 法制备 Ti2AlNb 粉

末的典型形貌。PREP 法制备的粉末颗粒接近球形，

表面卫星球极少，主要由胞状晶和树枝晶组成，这反

映了快速凝固的典型特征。相较之下，EIGA 法制备

图 1　粉末合金拉伸及持久性能试样的形状及尺寸

Fig. 1　Geometries and dimensions of powder metallurgy alloys for 
tensile and stress rupture life tests
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的粉末以球形为主，不规则形状较少，表面组织以发

达的胞晶结构为主。但 EIGA 粉末的一个显著特点是

存在卫星球，尤其在大颗粒上更为明显。小金属熔滴

与大金属熔滴在雾化过程中相撞，之后，小的会优先

凝固并依附到大的金属熔滴上，这样就逐渐形成了卫

星球［17-18］。

为了表征粉末的微观孔隙，采用 X-ray micro CT
通过断层扫描技术对 2 种 Ti2AlNb 预合金粉末进行表

征。图 3为 2种 Ti2AlNb球形粉末 micro-CT 分布情况，

通过断层扫描技术的结果可以观测到 EIGA 法制备的

粉末有一定数量的空心粉，而 PREP法制备的预合金粉

末在保证良好球形度的同时基本没有空心粉的出现。

并且通过随机视场观察发现 EIGA 粉末的粒度分布较

为宽泛，相比之下 PREP粉末的粒度则较为集中。

采用 Partica LA-960V2 激光散射粒径分布分析仪

测试 3 种粉末的粒度分布，实验结果见图 4 所示。可

以看出，2 种方法制备的 Ti2AlNb 粉末均呈近似正态分

布，PREP 粉末粒度主要集中在 50~200 μm；EIGA 粉

末 粒 度 主 要 集 中 在 20~300 μm，与 PREP 法 相 比 ，

EIGA 法制备的粉末粒度分布更为宽泛，有更多小尺

寸粉末颗粒分布，细小的粉末颗粒可以充分分布在大

尺寸颗粒之间，更有利于后续的粉末填充。2 种粉末

图 2　Ti2AlNb 预合金粉末的形貌  （a）PREP；（b）EIGA
Fig. 2　Morphologies of Ti2AlNb pre-alloyed powders （a）PREP；（b）EIGA

图 3　Ti2AlNb 粉末的 micro-CT 分布（1）与断层扫描照片（2）
（a）EIGA 粉末；（b）PREP 粉末

Fig. 3　Micro-CT distribution （1） and tomographic images （2） of Ti2AlNb powders
（a）EIGA powders；（b）PREP powders
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的粒度中位数（D50）分别为 73. 7，77. 7 μm，混合粉末

的 D50为 73. 4 μm，D50是一个常用的粒度参数，它表示

在测试的粉末中，有 50% 的颗粒粒径小于该值，同时

也有 50% 的颗粒粒径大于该值。该参数常被用来近

似描述粉末的平均粒度或中间粒径。3 种粉末的平均

粒度接近，但是可以发现混合粉末的 D10与 D90数值位

于 EIGA 与 PREP 两种粉末之间，制粉工艺会影响

Ti2AlNb 粉末合金的力学性能。

在利用 EIGA 和 PREP 2 种方法制备预合金粉

末时，不可避免地，粉末表面会因物理吸附或化学反

应而吸附氧元素，形成一层氧化层。该氧化层对粉

末颗粒间的结合强度及合金的整体性能具有显著影

响。为了精确测量氧化层的厚度，采用了 XPS 进行测

量。该技术以其高灵敏度和高分辨率，能够深入解析

粉末表面及其深度方向的元素分布。EIGA 和 PREP
两种预合金粉末表面 Ti3p 的 XPS 深度分析结果如图

5 所示。图 5 中，黑色虚线明确标识了 Ti3p 的金属态

峰位置，而红色虚线则代表 Ti3p 的氧化态峰位置。

随着溅射时间的延长，可以观察到 Ti3p 的氧化态峰

强度逐渐减弱，与此同时，金属态峰强度则逐渐增

强。当溅射时间达到某一特定点时，氧化态峰几乎

完全消失，而曲线则呈现出明显的金属态峰特征，这

标志着溅射深度已经成功穿透并超越氧化层的厚度。

具体到 EIGA 法制备的预合金粉末，经过 120 s
的溅射后，检测到了显著的金属钛峰，这一结果明确

表明该粉末的氧化层厚度大约为 12 nm。该数据的

获得为进一步优化粉末制备工艺、控制氧化层厚度，

进而提升合金性能提供宝贵的参考。类似地，从图 5（b）
中可以观察到，PREP 法制备的预合金粉末在溅射

后，其氧化层厚度约为 6 nm，显示出 PREP 法制备的

预合金粉末具有相对较薄的氧化层。

2. 2　制粉工艺对粉末 Ti2AlNb合金组织性能的影响

1030 ℃，140 MPa，3 h 条件下采用 EBSD 表征的

不同制粉工艺制备的粉末 Ti2AlNb 合金显微组织如图

6 所示，表 3 揭示了各相的比例，其中 α2 相主要位于晶

界，而 O 和 B2 相则以交错的板条状结构出现。从表 3
可以看出三种粉末对应的 Ti2AlNb 合金相组成较为接

近， PREP 粉末对应合金的 α2 相含量最高。相对于

PREP 粉末，EIGA 粉末合金晶粒尺寸分布更均匀，各

相也均匀分布。EIGA 粉末对应的 Ti2AlNb 粉末合金

晶粒细小、显微组织均匀，往往具有更为优异的力学

性能。

在粉末冶金成形过程中，孔隙显著影响 Ti2AlNb

合金组织及性能，进而影响实际构件的使役性能，这

些孔隙的尺寸通常以微米来衡量，传统的金属材料探

伤方法由于其局限性无法探测微米级的缺陷［19- 20］，金

相显微镜或者扫描电镜等表征技术只能对构件的截

面进行初步的分析，无法对材料内部的孔隙进行全方

位的数量、三维形貌以及位置等信息的表征，于是，运

用 micro-CT 技术来详细描述 Ti2AlNb 合金的微米级

孔隙特征［21］。粉末表面吸附和内部残留的气体难以

通过真空除气完全去除，同时包套的屏蔽效应影响粉

末致密化［16］，彻底清除合金中的孔隙缺陷颇具挑战

性。因此，探究孔隙对合金冶金质量的影响显得尤为

重要。

图 4　Ti2AlNb 粉末的粒度分布

Fig. 4　Particle distribution of Ti2AlNb pre-alloyed powders

图 5　Ti2AlNb 预合金粉末 XPS 图谱  （a）EIGA 粉末；（b）PREP 粉末

Fig. 5　XPS patterns of Ti2AlNb pre-alloyed powders （a）EIGA powders；（b）PREP powders
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图 7 为不同制粉工艺下制备的固溶时效态粉末

Ti2AlNb 合 金 内 部 孔 隙 大 小 及 分 布 。 可 以 看 出 ：

Ti2AlNb 合金内部存在很少的显微孔隙，孔隙的等效

直径分布范围可以从几微米到几十微米，最大尺寸为

70 μm 的孔隙极少，单位体积的孔隙数量低于 10 mm-3，

表明合金已达到较高的致密化程度。随机取样范围

内 PREP 合金孔隙数量约为 6 个，而 EIGA 合金孔隙数

量可达约 50 个，EIGA 与 PREP 的混合粉末对应的合

金在观察范围内约有 22 个孔隙，可以推断 PREP 合金

的致密程度优于 EIGA 合金。

比较了不同制粉工艺制备的 Ti2AlNb 合金的拉伸

性能，测试温度为 Ti2AlNb 合金长期服役的工程应用

温度 650 ℃，测试结果如表 3 所示。可以看出在 650 ℃
的实验条件下， PREP 粉末在强度方面略优于 EIGA
粉末。持久性能测试结果如图 8 所示，测试条件为

650 ℃ ，360 MPa。 从 图 8 中 可 见 PREP 法 制 备 的

Ti2AlNb 合金持久性能略优于 EIGA 法。结合表 3 与

图 7 可以看出，不同制粉工艺制备的 Ti2AlNb 合金的

相体积分数接近，但 EIGA 粉末制备的合金组织更均

匀；而相较于 PREP 粉末，EIGA 粉末制备合金的孔隙

数量略多，推测较多的孔隙数量为 EIGA 粉末制备

Ti2AlNb 合金持久性能相对较差的原因。

2. 3　孔隙缺陷对组织性能的影响

与铸造和锻造相比，粉末冶金工艺步骤相对复

杂，且每个步骤都需要严格把控。如果控制不当，包

套在热等静压过程中发生泄漏，就可能会对粉末构

件的成形造成极大的影响。在热等静压过程中，包

套的主要功能是传输气体压力，并且允许粉末体发

生形变。但是，封套焊接处在温度和压力提高时，有

可能因为氩气漏出而不能正常工作；此外，粉末包套

体结构差异导致的振实密度不均，也可能造成局部

变形不均匀，进而引发包套撕裂，成为泄漏的主要

原因［22］。

氩气雾化粉末中常含有少量空心粉，空心粉颗粒

内部还残存微量的氩气。在彻底致密化的粉末合金

里，氩气的含量非常微小，一般情况下不会超过 5 μg/g。
粉末合金中的氩气含量在受包套泄漏程度影响的同

时，也与样品状态密切相关［22］。具体来说，发生泄漏

的粉末压坯在长时间放置或热处理后，内部的氩气会

逐步向空气散逸并被释放出去。由于氩元素不溶于

粉末合金，因此它会以单质形式存在于合金中［22-23］。

图 6　不同制粉工艺下成形的 Ti2AlNb 合金显微组织

（a）EIGA 粉末；（b）PREP 粉末；（c）PREP 与 EIGA 混合粉末

Fig. 6　Microstructure of Ti2AlNb alloy powder formed under different powder process crafts
（a）EIGA powders；（b）PREP powders；（c）EIGA and PREP mixed powders

表 2　不同制粉工艺成形的粉末 Ti2AlNb合金组织相比例

Table 2　Phase proportions of Ti2AlNb alloy formed by
different powder making processes

Sample
PREP
EIGA
PREP+EIGA

B2/%
28. 05
24. 38
23. 99

α2/%
6. 93
6. 88
5. 59

O/%
65. 02
68. 75
70. 43
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图 9 为 完 全 致 密 化 和 包 套 发 生 漏 氩 的 固 溶 态

Ti2AlNb 粉末合金室温与 450，650 °C 拉伸性能对比，

其中完全致密化的样品氩含量为 0. 5 μg/g，发生泄

漏样品氩含量为 278. 2 μg/g。从图 9 可以看出，包套

发生漏氩的 Ti2AlNb 粉末合金，在各个温度下的拉

伸强度及伸长率均显著低于完全致密化的 Ti2AlNb
粉末合金。

图 10 为 2 种粉末 Ti2AlNb 合金在激光共聚焦显微

镜下随机视场观察到的显微组织，可以观察到漏氩样

品的基体组织有大量的随机分布的孔隙，而正常样品

的基体组织比较均匀。图 11 为完全致密化和包套发

生微泄漏的粉末压坯 micro-CT 扫描图，样品尺寸为

Φ2. 3 mm×2. 5 mm。据观察，完全致密化的粉末合金

显现微小的孔隙，相比之下，有微泄漏的粉末显示出

内部孔隙数量更多，这些孔隙缺陷分布均匀且尺寸非

常小。

2. 4　夹杂物对组织性能的影响

随着粉末合金复杂构件考核验证要求的提高，对

合金粉末的质量提出了更严格的要求。夹杂物是影

响 Ti2AlNb 粉末合金发展和应用的重要因素，然而目

前关于夹杂物对 Ti2AlNb 粉末合金金属间化合物材料

组织性能的研究鲜有报道。在实际雾化制粉过程中

电极纯净度、制粉设备洁净程度、粉末生产、转运、筛

图 7　Ti2AlNb 合金内部显微孔隙大小及分布

（a）EIGA 粉末；（b）PREP 粉末；（c）混合粉末；（d）孔隙分布柱状图

Fig. 7　Internal microporosity size and distribution of Ti2AlNb alloys
（a）EIGA powders；（b）PREP powders；（c）mixed powders；（d）column chart of pore distribution

表 3　不同制粉工艺成形的 Ti2AlNb合金力学性能对比

Table 3　Comparison of mechanical properties of Ti2AlNb alloy 
formed by different powder making processes

Powder process
EIGA

PREP

EIGA+PREP

T/℃
650

650

650

Rp0. 2/MPa
551
517
521
542
537
544
519
519
524

Rm/MPa
686
686
683
699
696
696
677
684
685

A/%
10. 5
10. 0

9. 0
7. 0

13. 0
11. 0
13. 0
11. 0
11. 0

Z/%
20
21
20
22
25
26
22
23
20

图 8　不同制粉工艺成形的 Ti2AlNb 合金持久性能对比

Fig. 8　Comparison of stress rupture life of Ti2AlNb alloy formed 
by different powder processes
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分及封装过程中引入的夹杂都会对材料性能造成

影响。

为了对比研究制备了有夹杂与无夹杂两种条件

下的粉末，无夹杂的粉末制备过程如下：EIGA 制粉

图 9　不同 Ti2AlNb 合金的拉伸性能比较

（a）23 ℃；（b）450 ℃；（c）650 ℃
Fig. 9　Tensile properties comparison of different Ti2AlNb alloys

（a）23 ℃；（b）450 ℃；（c）650 ℃

图 10 漏氩（a）与正常（b）Ti2AlNb 样品的激光共聚焦金相照片

Fig. 10 Laser confocal metallographic photographs of argon leakage （a） and normal （b） Ti2AlNb specimen

图 11 漏氩（a）与正常（b）Ti2AlNb 样品内部显微孔隙大小及分布

Fig. 11 Internal microporosity size and distribution of argon leakage （a） and normal （b） Ti2AlNb specimen
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炉经过清炉和洗炉后开始制备洁净 Ti2AlNb 粉末。

有夹杂的粉末制备过程如下：EIGA 制粉炉在雾化含

Ni 的 制 粉 电 极 后 ，未 进 行 清 炉 和 洗 炉 就 制 备 了

Ti2AlNb 粉 末 。 通 过 包 套 热 等 静 压 工 艺 制 备 了

Ti2AlNb 粉末合金，采用数据统计的方法进行粉末合

金性能稳定性研究。本实验选用的 Ti2AlNb 粉末合

金试棒状态为典型固溶时效态，对比了两组各 15 只

拉伸试样的拉伸结果，并引入了标准差（S）作为分析

指标［20］，表示数据的波动状况与数据的稳定性。将

数据统计结果绘制成表 4，可以发现，有夹杂与无夹

杂 2 种条件下的粉末合金高温拉伸性能无明显差别；

无夹杂的粉末合金室温屈服强度、抗拉强度、伸长率

平均值均高于含夹杂的粉末合金。进一步统计了含

夹杂及无夹杂条件下 Ti2AlNb 粉末合金室温伸长率

分布频数，将数据统计结果绘制成图 12，统计结果表

明 ：含 夹 杂 的 粉 末 合 金 伸 长 率 在 5% 以 下 的 占 比

56%，伸 长 率 在 5%~10% 的 占 比 44%，伸 长 率 在

10% 以上的为 0%；无夹杂的粉末合金伸长率在 5%
以下的占比 17%，伸长率在 5%~10% 的占比 61%，

伸长率在 10% 以上的为 22%；数据统计分析表明，夹

杂对 Ti2AlNb 粉末合金的室温拉伸性能一致性与稳

定性有显著影响。

为了进一步解释有夹杂的 Ti2AlNb 粉末合金室温

拉伸性能存在散差的原因，观察了上述样品的室温拉

伸断口形貌，样品的断口基本都垂直于拉伸轴方向，

如图 13 所示。由图 13（a）可以看出，室温拉伸断口表

面未见孔隙，裂纹源位于图 13（a）中红色箭头“E”处，

为了进一步分析夹杂物的化学成分，将图 13（a）中红

色箭头“E”处进行放大，并进行了 SEM-EDS 分析，

EDS 测试位置见图 13（b）所示，EDS 结果如表 5 所示。

从表 5 可以看出，粉末合金中存在着“Ni”夹杂，“Ni”
夹杂不影响 Ti2AlNb 粉末合金 650 ℃拉伸性能，但是

显著影响室温拉伸性能的一致性与稳定性。这是因

为 Ti2AlNb 等金属间化合物室温性能较差，而在高温条

件下由于位错及滑移系的开动从而具有优异的力学性

能，因此夹杂物主要影响 Ti2AlNb 合金的室温力学

性能。

2. 5　Ti2AlNb粉末冶金合金复杂构件的成形

包套结构设计在制造粉末冶金构件的过程中起

着至关重要的作用。合理的包套设计需兼顾粉末压

坯的全面致密化和近净成形［24］。不均匀性会导致构

件的致密度和收缩变形产生差异，从而对其力学性能

表 4　Ti2AlNb粉末合金拉伸力学数据统计分析

Table 4　Statistical analysis of Ti2AlNb alloys tensile properties testing data

Temperature/℃

25

650

Item

Average

S

Average

S

Rp0. 2/MPa

With inclusions

841. 0

25. 2

603. 0

25. 1

Without 
inclusions

864. 0

27. 1

577. 0

24. 7

Rm/MPa

With inclusions

987. 0

36. 2

702. 0

24. 0

Without 
inclusions

1028. 0

33. 9

676. 0

27. 9

A/%

With inclusions

5. 0

1. 9

13. 3

1. 6

Without 
inclusions

8. 3

2. 8

11. 1

1. 9

图 12　Ti2AlNb 粉末合金室温伸长率分布频数

（a）有夹杂；（b）无夹杂

Fig. 12　Room temperature elongation frequency distribution of Ti2AlNb alloys
（a）with inclusions；（b）without inclusions
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产生影响。特别是在制造大尺寸、结构复杂的构件

时，包套/模具的复杂性使得从粉末坯体表面到内部

的致密化进程差异显著，有时甚至出现“不均匀致密

化”的现象［16］。不均匀性会造成构件致密程度和收缩

变形的不一致，进而影响其力学性能［25］。本研究选用

EIGA 粉末，在前文优化后的热等静压制度下，指导了

多种类型的 Ti2AlNb 粉末冶金部件的成形，如图 14 所

示。经检测，各构件关键部件尺寸偏差低于 2%，表面

粗糙度优于铸造合金。

3　结论

（1）与 PREP 法 相 比 ，采 用 EIGA 法 制 备 的

Ti2AlNb 粉末粒度分布更为广泛，但粉末周围有少量

卫星球，且包含较多的空心粉；PREP 法制备合金持久

性能较为优异。

（2）Ti2AlNb 粉末合金在热等静压致密化过程中

可能会出现包套泄漏氩气的现象，包套泄漏引起的孔

隙缺陷对粉末合金性能危害极大。

（3）夹杂物对 Ti2AlNb 粉末合金 650 ℃拉伸性能

影响不显著，但是对室温拉伸性能的一致性与稳定性

影响显著。
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高强耐热铸造铝合金及其航空发动机
复杂壳体铸件的性能研究
Performance of high-strength and heat-resistant 
cast aluminum alloy and its complex shell 
castings for aircraft engines
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摘要：针对先进航空发动机对高强耐热铝合金复杂壳体铸件的应用需求，对比分析一种新型 Al-Si-Cu-Mg-Sc 高强耐热

铝合金与 ZL101A，ZL205A 铸造铝合金的工艺性能及力学性能，并采用高强耐热铝合金开展油泵复杂壳体金属型铸造工

艺设计和实验验证，对铸件产品的质量进行检测分析。结果表明：新型 Al-Si-Cu-Mg-Sc 高强耐热铝合金的铸造流动性

和抗热裂性能优于 ZL205A 高强铸造铝合金，其金属型铸造油泵复杂壳体的合格率与 ZL101A 同类壳体相当。新型合金

的单铸试样和铸件本体取样的室温平均抗拉强度均达到 420 MPa 以上，明显高于 ZL101A 合金，250 ℃时其抗拉强度优于

ZL205A 合金。铸件的表面质量、内部质量、气密性和承压性能均满足产品设计要求。

关键词：高强耐热铝合金；Al-Si-Cu-Mg；铸造性能；力学性能；航空发动机油泵壳体
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Abstract：To meet the application requirement of advanced aviation engines for complex shell castings of 
high-strength and heat-resistant aluminum alloys， the process and mechanical properties of a new type of 
the Al-Si-Cu-Mg-Sc high-strength and heat-resistant aluminum alloy are analysed in comparison with 
ZL101A and ZL205A cast aluminum alloys.  Design and experimental verification of the metal casting 
process for the complex casing of the oil pump are carried out by using the high-strength and heat-resistant 
aluminum alloy， and the quality of the casting products is evaluated.  The results indicate that the new high-
strength and heat-resistant Al-Si-Cu-Mg-Sc alloy shows better casting fluidity and hot cracking resistance 
than the ZL205A high-strength cast Al alloy.  The qualification rate of the complex shell of its metal casting 
oil pump is comparable to that of the same type of shell ZL101A.  The average tensile strengths at room 
temperature of the separated test bar of casting and test specimen from casting itself of the new alloy are 
higher than 420 MPa， which are significantly higher than that of ZL101A alloy， while the tensile strengths 
at 250 ℃ are superior to ZL205A alloy.  The surface quality， internal quality， airtightness， and pressure 
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resistant performance of the casting case all meet the design requirement of the product.
Key words：high-strength and heat-resistant aluminium alloy；Al-Si-Cu-Mg；castability；mechanical 
property；aeroengine oil pump case

航空发动机油泵壳体铸件外形复杂，内腔异型油

路纵横交错布排，只能采用铸造方法来制备，同时要

求产品承压强度和气密性高，对铸件质量有着极高的

要求，因此，所选用铸造材料不但需要具有较高的强

度，还须兼顾良好的铸造工艺性能。随着航空发动机

性能的逐渐提升，油泵壳体工作介质和环境温度也在

不断提高，对铸件的强度和耐热性提出了更高的要

求［1］，目前常用的 ZL101A 铝合金虽然具有优良的铸

造工艺性，适宜生产高冶金质量要求的复杂结构壳

体，但随着温度升高材料强度损失较快［2-4］，难以满

足新一代航空发动机的应用需求。ZL205A 铝合金

在目前铸造铝合金中抗拉强度最高，其力学性能可

达到某些黑色金属和锻造铝合金水平，常用于制造

承受较大载荷和较高屈服强度的复杂构件，但其存

在较大的热裂倾向、疏松倾向以及较差的铸造流动

性等缺点，难以适用金属型铸造工艺［5-8］，也难以满

足产品的高承压强度和高气压条件下不渗油、不漏

气的需求。

Al-Si 铸造合金由于具有优良的铸造性能和低的

热膨胀系数等优点，在航空航天领域获得了广泛应

用［9-10］。传统高强 Al-Si 铸造合金主要包括 Al-Si-Mg
和 Al-Si-Cu 体系，这两种体系的合金分别以 β′-Mg2Si
和 θ′-Al2Cu 为主要的析出强化相，但 β′相在 150 ℃高

温下容易长大，而 θ′相在 200 ℃以上温度的热稳定性

也较低。研究表明［11-17］，以一定比例同时添加 Cu 和

Mg 两种元素并添加微量的 Sc，Ti，Zr 等元素，可同时

改善合金的室温和高温力学性能。微量 Sc 元素的加

入不仅可以形成高热稳定性 Al3Sc 纳米析出相，还能

改善 θ′-Al2Cu 的热稳定性，从而显著提高铝合金的高

温力学性能［18］。本工作基于一种新型 Al-Si-Cu-Mg-
Sc 高强耐热铸造铝合金［19］，开展其铸造性能及力学性

能评价，并基于该合金特点研究了典型复杂壳体铸件

的铸造工艺，并对铸件的质量进行了检测。

1　实验材料与方法

油泵壳体结构复杂，要求铸造材料具有良好的工

艺性能，能够适用金属型铸造工艺。实验所用新型耐

热铝合金的名义成分为 Al-7Si-4Cu-0. 35Mg-0. 15Sc
（质量分数/%，下同），通过直读光谱仪测得合金的实

际化学成分如表 1 所示。为初步评估可否采用表 1 所

列成分的 Al-Si-Cu-Mg-Sc 新型铸造铝合金进行生

产，开展了热裂倾向测试和流动性测试。

使用纯铝 Al（>99. 70%）、纯镁 Mg（>99. 8%）、

AlCu50 中间合金、AlSi12 中间合金、AlSc2 中间合金，

按照表 1 合金实际成分配制 300 kg 炉料，采用电阻熔

化保温炉进行加热，待纯铝熔化后依次加入 AlSi12，
AlCu50，AlSc2等，合金完全熔化后充分搅拌，再加入纯

镁。保温至 720 ℃通入高纯氩气，转速设定为 400 r/min，
进行旋转除气 10 min，在 740 ℃静置 20 min 后进行浇

铸。合金流动性测试使用金属型棒状试样，模具温度

设定为 200 ℃。为了与 ZL205A 高强铸造合金工艺性

能进行对比，使用同等模具温度和合金液温度浇铸了

ZL205A 合金流动性试样。合金热裂倾向性实验使用

环形试样进行测试，合金浇铸温度为 740 ℃。航空发

动 机 油 泵 壳 体 铸 造 工 艺 是 将 金 属 型 模 具 预 热 至

300 ℃，使用倾转浇注，浇注时间 11 s。浇铸铸件 10
件，同期浇铸金属型单铸拉伸试棒，试样尺寸为直径

12 mm，标距 60 mm。铸件浇注后切割浇冒口，对铸件

进行 495 ℃/24 h 固溶处理和 180 ℃/8 h 时效热处理

（T6），并吹砂后进行检测。

按照 HB 963—2005 规定的各项检测要求对复杂

壳体进行检测。采用 Primotech Mat 型光学显微镜

（optical microscope，OM）观察合金的金相组织。采用

SU3800 型扫描电子显微镜（scanning electron micro‐
scope，SEM）观察 T6 态合金的微观组织。采用 FEI 
Tecnai F20 型透射电子显微镜（transmission electron 
microscope，TEM）表征 T6 态合金的析出相。采用

EUT5105 型电子万能试验机测试单铸试样和复杂壳

体本体取样试样的室温与高温力学性能，拉伸应变速

率为 5×10-4 s-1。

2　实验结果与分析

2. 1　新型耐热铝合金的铸造性能

采用金属型棒状试样对铸造铝合金的流动性进

表 1　Al-Si-Cu-Mg-Sc合金主要元素化学成分（质量分数/%）

Table 1　Chemical compositions of main elements in 
Al-Si-Cu-Mg-Sc alloy （mass fraction/%）

Si
7. 1

Cu
3. 8

Mg
0. 32

Sc
0. 13

Al
Bal.
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行了测试，新型 Al-Si-Cu-Mg-Sc耐热铸造铝合金的铸

造流动性为 400 mm，ZL101A合金流动性大于 420 mm，

ZL205A 合金流动性为 245 mm（与文献［2］所述一

致），由此可见，新型耐热铝合金的流动性明显优于

ZL205A 合金，但低于 ZL101A 合金。图 1 为铸造铝合

金环形试样热裂倾向测试结果。通常认为产生第一个

热裂纹的环形试样宽度越小，合金的抗热裂性能越好。

由图 1（a）可以看出，新型耐热铝合金在 7. 5 mm 宽度时

未发生热裂，但在 5. 0 mm 宽度时发生热裂。在相同

的工艺参数条件下浇注 ZL205A 合金，在 25. 0 mm 宽

度处就发生了热裂，在 15. 5 mm 时可观察到两处热裂

纹存在（图 1（b）），而 ZL101A 合金热裂纹的环形试样

没有观察到热裂纹（图 1（c）），说明新型耐热铝合金的热

裂倾向性低于 ZL205A合金，但高于 ZL101A合金。

铸造铝合金的铸造性能与其凝固特征存在密切

关系，采用热力学计算软件 Scheil 凝固模型对新型耐

热铸造铝合金、ZL205A 合金以及航空发动机常用

ZL101A 合金的凝固过程进行了模拟分析。图 2 为三

种合金凝固过程中固相体积分数随温度的变化情况，

由此可得，ZL101A 合金由于含有较高的 Si含量，其液

相线温度为 612 ℃，固相线温度为 567 ℃，凝固结晶温

度范围为 45 ℃，合金具有良好的铸造流动性，使得铸

造疏松倾向低；ZL205A 合金的液相线温度为 650 ℃，

固相线温度为 558 ℃，凝固结晶温度范围为 92 ℃，铸件

呈糊状凝固方式，容易产生疏松类缺陷。本研究中的

新型耐热铸造铝合金与 ZL101A 合金的 Si 含量相同，

且含有较高的 Cu 含量，其液相线温度（600 ℃）低于

ZL101A 和 ZL205A，固相线降低至 522 ℃ 。可以看

图 1　环形试样热裂倾向测试结果

（a）Al-Si-Cu-Mg-Sc耐热铸造铝合金；（b）ZL205A 合金；（c）ZL101A 合金

Fig. 1　Test results of hot tearing susceptibility of circular specimens
（a）Al-Si-Cu-Mg-Sc heat-resistant cast alloy；（b）ZL205A alloy；（c）ZL101A alloy

188



第  53 卷  第  1 期 高强耐热铸造铝合金及其航空发动机复杂壳体铸件的性能研究

出，新型耐热铸造铝合金的凝固结晶温度范围（78 ℃）

低 于 ZL205A 合 金 ，并 且 其 液 相 线 温 度 明 显 低 于

ZL205 合金，凝固过程中具有更大的过热度，因此，其

流动性优于 ZL205A 高强铸造铝合金。

铸造铝合金热裂纹的形成与凝固末期剩余液相

数量密切相关，受到合金化学成分的影响，当剩余液

相数量不足以补充枝晶间的凝固收缩时，会引起晶间

分离产生热裂纹。Li 等［20］提出了多种理论模型用以

评价合金的热裂倾向性。Kou［21］考虑了凝固末期糊状

区的收缩、生长和补缩等影响，提出采用固相体积分

数平方根（fs
1/2）在 1 附近时的 |dT/df 1 2

s | 数值作为热裂

评价指标。由于相邻晶粒间较低的生长速率减缓了

裂纹连接，且更长的晶间通道阻碍了液相补缩对裂纹

的抑制作用，因此，高的 |dT/df 1 2
s  | 数值反映了热裂倾

向性更大。根据图 2 给出的固相体积分数随温度的变

化情况，将 ZL101A，ZL205A 和耐热铝合金在 0. 91<
fs

1/2<0. 95 时的 |dT/df 1 2
s  |进行了计算，结果分别为 39，

436，207，由此可知，三种合金的热裂倾向为 ZL101A
最小，耐热铝合金次之，ZL205A 最大，与实验结果相

一致。

2. 2　新型耐热铝合金的力学性能

图 3 为铸态及热处理态高强耐热铝合金的微观组

织。从图 3（a），（b）可以看出，新型耐热铝合金铸态的

低倍金相组织与 ZL101A 合金较为相似，均为典型的

树枝晶组织，在枝晶界处存在大量的共晶 Si 相。此

外，在 ZL101A 合金中存在少量 Mg2Si 相以及针状

Al5FeSi相，而在新型耐热铝合金铸态组织中可观察到

Al2Cu 相和少量 Al（Cu，Sc）相。有研究表明［15］，在 Al-
Cu 系铸造合金中添加 Sc 元素，Sc 可以有效地偏聚到

θ′相和基体间的界面处，降低 θ′相和基体间的界面

能，提高 θ′相的热稳定性。Sc 元素的界面偏聚，还可

以增加 θ′相的形核密度，进一步提高材料性能。因

此，Al（Cu，Sc）相的存在可能有利于新型耐热铝合金

的高温稳定性。合金在固溶处理过程中 Si 相将发生

部分溶解和球化（图 3（c）），与铸态相比降低了硬脆 Si
相对塑性的影响，而且大部分 Al2Cu 相回溶至基体中，

降低了产生应力集中的风险，有利于合金塑性的改

善。 T6 态 ZL101A 合金主要通过少量的 β ′-Mg2Si
析出相产生沉淀强化作用［2］，而新型耐热铝合金同时

添加了较高含量的 Cu 元素和 Mg 元素，除了在 α-Al
基 体 析 出 θ ′相 外 ，还 可 以 析 出 热 稳 定 性 更 高 的

Q′-Al5Cu2Mg8Si6 相，该现象可以从图 3（d）的 TEM 图

中观察到，即经过时效热处理后组织中存在大量的针

状 θ′-Al2Cu 和细小球状 Q′-Al5Cu2Mg8Si6 相，Q′相可

以在 300 ℃时仍具有较高的热稳定性［22-23］，不会发生

明显的粗化，有利于改善合金的力学性能，尤其是高

温力学性能。

表 2 为三种铸造铝合金的拉伸性能对比。可以看

出，新型耐热铝合金 T6 态单铸试样具有较高的抗拉

强度（Rm），平均抗拉强度在 420 MPa 以上，明显高于

ZL101A 合金，但伸长率（A）与 ZL101A 合金相比较

低。而与 ZL205A 合金［17-18］相比，新型耐热铝合金显

示出较低的强度和塑性。

为 了 评 价 合 金 的 耐 热 性 能 ，在 150，180，220，
250 ℃对新型耐热铝合金 T6 态单铸试棒进行了高温

拉伸性能测试，同时对相同生产条件下 ZL101A 合金

T6 态试棒进行了相同温度的拉伸性能检测，并与

ZL205A 合金［17］数据进行了对比，如表 3 所示。可以看

出，新型耐热铝合金具有较高的强度和良好的耐热性

能，在不同温度下其抗拉强度均高于 ZL101A 合金

100 MPa 以上。与 ZL205A 合金相比，新型高强耐热

铝合金的 Cu 含量相对较低，虽然其室温强度低于

ZL205A，但随温度升高新型耐热铝合金的强度损失

较缓，在 250 ℃时优于 ZL205A，这可能归因于 Q′相比

θ′相的热稳定性更高［22］。

由上述可知，新型耐热铸造铝合金的耐热性能要优

于 ZL205A 合金以及目前航空发动机常用的 ZL101A
合金，但塑性低于这两种合金。采用扫描电镜对其室

温拉伸断口进行了分析。可以看出，断口处局部区域

存在直径 0. 5~1 mm 的疏松类缺陷，如图 4（a），（b）所

示，主要出现在断口底部即优先萌生裂纹的位置，图 4
（c）显示疏松处呈现类似于枝晶界的网络空隙，界面光

滑没有发生塑性变形，推测是由于该合金的凝固区间

较长（图 2），在凝固后期发生了少量的四元共晶反应，

形成 Q-Al5Cu2Mg8Si6 相［24-25］。由于四元共晶温度较

低，且此时液相含量较少，某些局部区域液相不能完

全补充凝固收缩，从而形成显微疏松。在无疏松缺陷

图 2　三种铸造铝合金凝固过程中固相体积分数随温度的变化情况

Fig. 2　Variation of solid phase volume fraction with temperature 
during solidification process of three types of cast aluminum alloys
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表 3　三种铸造铝合金在不同温度下的拉伸性能

Table 3　Tensile properties of three types of cast aluminum alloys at different temperatures

Temperature/℃

150

180

220

250

New high-strength and heat-resistant aluminum alloy

Rm/MPa

346

319

288

242

A/%

1. 5

1. 5

1. 5

2. 0

ZL101A alloy

Rm/MPa

220

199

175

140

A/%

8

7

7

9

ZL205A alloy［17］

Rm/MPa

390

204

A/%

11. 5

10. 5

19. 0

表 2　三种铸造铝合金的拉伸性能对比

Table 2　Comparison of tensile properties of three types of cast aluminum alloys

Alloy

New high-strength and heat-resistant aluminum alloy

ZL101A

ZL205A［17-18］

Separated test bar of casting

Rm/MPa

425±7

310±5

484±7

A/%

1. 2±0. 3

3. 3±0. 7

7. 2±7. 0

Test specimen from casting itself

Rm/MPa

448±23

241±3

A/%

1. 3±0. 3

4. 8±2

图 3　ZL101A（a）与新型耐热铝合金（b）铸态低倍组织以及新型耐热铝合金固溶态组织（c）与时效态 TEM 图（d）
Fig. 3　As cast low magnification microstructures of ZL101A（a） and new heat-resistant aluminum alloys（b），

and solid solution microstructure（c） and aging state TEM image（d） of new heat-resistant aluminum alloys
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部位呈现尺寸较小的韧窝形貌（图 4（d）），表现出良好

的塑性变形能力。因此，分析认为显微疏松是导致高

强耐热铸造铝合金塑性偏低的主要原因。ZL101A 合

金是以 β′-Mg2Si为析出强化相的铸造铝合金，β′相在

温度高于 150 ℃时容易发生粗化长大，导致其高温力

学性能较低。由于高强耐热铝合金中 θ′-Al2Cu 和 Q′

-Al5Cu2Mg8Si6 相具有比 β′相更高的热稳定性［22］，因

此 ，在 室 温 至 250 ℃ 测 试 温 度 范 围 内 ，表 现 出 比

ZL101A 合金更高的强度。与 ZL205A 合金相比，高强

耐热铸造铝合金组织中形成了比 θ′相更高热稳定性

的 Q′相，虽然组织中仍存在 θ′析出相，但微量 Sc 元素

的加入有助于提高 θ′析出相的热稳定性［18，26］，因此，在

250 ℃ 时 高 强 耐 热 铝 合 金 的 抗 拉 强 度 优 于 ZL205
A（表 3）。

2. 3　复杂壳体铸件的铸造工艺及性能评价

鉴于新型高强耐热铸造铝合金优良的铸造性能

及耐热性能，本研究以航空发动机复杂壳体为例开展

了应用验证。该壳体的轮廓尺寸为 260 mm×220 mm×
60 mm，外形布排有数条 5 mm 壁厚加强筋，铸件整体

壁厚不均：薄壁处 4 mm，厚壁处达 25 mm；此外，铸件

内腔布排着多条异型弯曲且空间交错的油路，如图 5
所 示 。 壳 体 需 满 足 0. 5 MPa 气 密 性 实 验 不 漏 气 ，

33 MPa 液压实验不漏油，铸件表面质量、内部质量满

足 HB 963—2005 标准，要求采用金属型铸造成型。

由于铸件整体壁厚不均，内腔油路弯曲且交错排

布，在浇铸充型过程中金属熔体流动至薄壁部位容易

造成温度损失快、流动速度下降，形成冷隔甚至浇不

足缺陷。铸件两侧的安装接口为厚大结构，其与周围

结构交叉部位形成较大热节，凝固过程中该热节处于

最后凝固部位，如补缩不足易出现疏松缺陷。而金属

型模具也无退让性，铸件外形交叉结构在凝固后期体

积收缩时易产生热裂缺陷。此外，内腔油路为复杂异

型结构，只能使用砂芯成型，纵横交错的砂芯易造成

铸件内部补缩通道不畅，同时砂芯发气易导致浇注时

形成较多气孔，而复杂的外形及纵横交错的砂芯也影

响型腔内气体逃逸，驻留在铸件内部形成气孔缺陷。

因此，在铸件浇注方案设计阶段，在保证快速顺序凝固

的同时还需考虑避免气孔、厚大热节部位的疏松、加强

筋处的浇不足、薄壁油路壁上的冷隔等铸造缺陷，使铸

件铸造后具有较好的表面质量和致密的内部质量。

倾转浇注是将金属熔体倒入浇口盆，通过浇注机

将模具按照工艺指定速度倾转，这一过程中金属液随

重力作用缓慢流入型腔，在不同的角度控制倾转速度

可实现不同的充型速度。与普通顶注式相比该工艺

图 4　高强耐热铸造铝合金室温拉伸断口形貌

（a），（b）疏松位置的断口形貌；（c）图（b）中疏松处局部放大图；（d）无疏松位置的断口形貌

Fig. 4　Fracture morphologies of high-strength and heat-resistant cast aluminum alloys at room temperature after tensile testing
（a），（b）fracture morphologies in region with porosities；（c）enlarged image of porosities in fig.（b）；

（d）fracture morphology in region without porosities
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可避免金属流速过快而产生飞溅和紊流，与底注式相

比，其可保证后进入冒口型腔的合金液温度较高，有

利于铸件顺序凝固［27-29］。为保证铸件冶金质量，本研

究采用倾转浇注工艺进行生产。总体成型方案是使

用金属型模具成型铸件复杂外形，使用热固性树脂砂

芯成型内腔油路。在该壳体铸件加工面较大的顶部

设计明冒口进行集中补缩，对铸件两侧厚大部位设计

侧冒口进行补缩。应用 Anycasting 软件［30］对铸件工艺

方案进行仿真优化，通过调整局部工艺余量和铸造圆

角，迭代仿真后形成铸造工艺方案，如图 6 所示。依据

该方案设计制造了 1 套两开型金属型倾转铸造模具和

2 套热固性树脂砂壳芯模具，如图 7 所示。

对高强耐热铝合金壳体铸件进行了 T6 态热处

理，将其本体取样拉伸性能、低倍等级、内部质量、气

密性及耐压性进行了分析，并与本公司相同结构和铸

造工艺的 ZL101A 壳体铸件进行对比。从表 2 可以看

出，耐热铝合金铸件本体切取试样的抗拉强度明显高

于单铸试样，平均值比相同位置 ZL101A 铸件本体切

取试样高 200 MPa 以上。铝合金具有较为严重的吸

气倾向，在熔炼和铸造过程中吸氢与放氢将难以避免

地产生针孔缺陷。从冒口根部靠近铸件部位切取低

倍试样，按照 JB/T 7946. 3—2017 标准方法进行检测，

并按照 HB 963—2005 标准谱图对针孔度进行评级。

经检测，铸件针孔达到 1 级水平，等同于 ZL101A 合金

金属型铸件同类水平。

按照 HB/Z 61 标准方法对铸件进行荧光渗透检

测，浇注的 10 项铸件均未检出线性缺陷和穿透性缺

陷，无冷隔、热裂缺陷，铸件表面质量符合 HB 963—
2005 标准要求，进一步说明新型耐热铸造铝合金铸造

图 5　复杂壳体铸件结构示意图

（a）外形结构；（b）内腔结构

Fig. 5　Schematic diagrams of complex shell casting structure
（a）outline structure；（b）intracavity structure

图 6　耐热铸造铝合金壳体浇注方案

Fig. 6　Pouring scheme of heat-resistant cast aluminum alloy

图 7　铸件模具示意图  （a）金属型外形模具；（b），（c）壳芯模具

Fig. 7　Schematic diagrams of casting mould （a）metal outline mould；（b），（c）shell mould
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流动性优，热裂倾向性低。将铸件按照 HB 20160 标准

方法进行 X 射线检查，其中一处截面底片如图 8 所示，

可以看出，铸件组织致密。按照 HB 963—2005 规范中

Ⅱ类铸件要求，对 10 项铸件内部质量进行评定，铸件

合格率达 80%，与 ZL101A 同类壳体铸件射线检测合

格率水平相当。

对铸件进行打压验证气密性，首先在壳体内腔通

入 0. 5 MPa 压缩空气，然后将铸件浸没在煤油中检查

气密性，经测试 10 项铸件均未发生漏气；最后在壳体

内腔通入 33 MPa 液压油进行强度打压实验，10 项铸

件均未破裂且未渗漏，满足产品性能要求。

3　结论

（1）Al-Si-Cu-Mg-Sc 高强耐热铸造合金具有良好

的铸造流动性，低的热裂倾向性，较高的气密性，其铸

造工艺性能优于 ZL205A 高强铸造铝合金。该合金能

够满足金属型铸造工艺的需求，适用于生产高气密性

的薄壁多内腔复杂壳体类铸件。

（2）高强耐热铸造铝合金的室温抗拉强度高于

ZL101A 合金，低于 ZL205A 合金，随着温度升高强度

下降缓慢，在 250 ℃时其抗拉强度优于 ZL205A 合金。

单铸试样和壳体铸件本体取样的伸长率处于 1%~
1. 5% 水平，存在直径 0. 5~1 mm 的疏松是塑性偏低

的主要原因。

（3）基于 Al-Si-Cu-Mg-Sc 铸造铝合金设计的油

泵复杂壳体采用金属型倾转铸造工艺进行制备，生产

的铸件质量满足 HB 963—2005 标准技术要求，铸件冶

金质量等同于 ZL101A 合金同类铸件水平。
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国产 Al2O3f/Al2O3复合材料的室温和
1000 ℃拉伸性能
Tensile properties of domestic Al2O3f/Al2O3 
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摘要：连续氧化铝纤维增强氧化铝复合材料（Al2O3f/Al2O3）是发展高性能航空发动机热端部件的理想材料。本工作研究

了国产 Al2O3f/Al2O3 复合材料的室温和 1000 ℃拉伸力学性能，使用 SEM 观察拉伸试样的微观形貌和断口形貌，使用

TEM 观察纤维的微观结构，采用 Weibull 分布统计分析抗拉强度，利用纤维推入法得到纤维/基体界面剪切强度。结果

表明，国产 Al2O3f/Al2O3 复合材料室温抗拉强度为（257±31） MPa，1000 ℃ 的抗拉强度为室温的 78%，已达到国际

Nextel610/Al2O3水平。研究发现，界面结合强度是影响抗拉强度的主要因素。界面结合强度较低，纤维拔出长且分散，

抗拉强度高；界面结合强度较高，发生纤维束断裂，且纤维拔出变短，抗拉强度低。

关键词：氧化铝纤维；Al2O3f/Al2O3复合材料；拉伸性能；强度分散性；界面结合强度
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Abstract：Continuous alumina fiber reinforced alumina composite （Al2O3f/Al2O3） is an ideal material for 
developing high-performance aero-engine hot section components.  In this study， the room-temperature 
and 1000 ℃ tensile mechanical properties of domestic Al2O3f/Al2O3 are investigated.  The microscopic 
morphology and fracture morphology of tensile specimens are observed by SEM.  The microstructure is 
observed by TEM.  The tensile strength is analyzed using the Weibull distribution， and the fiber/matrix 
interfacial shear strength is obtained by the fiber push-in method.  The results show that the room-
temperature tensile strength of domestic Al2O3f/Al2O3 is （257±31） MPa while the tensile strength at 
1000 ℃ is 78% of room temperature strength， reaching the level of foreign Nextel610/Al2O3.  The 
interfacial bonding is the main factor affecting the tensile strength.  High tensile strength with low interfacial 
bonding strength， results in long and dispersed fiber pull-out.  Low tensile strength with high interfacial 
bonding strength， results in fiber bundle breakage and shorter fiber pull-out.
Key words：alumina fiber；Al2O3f/Al2O3 composite；tensile property；strength dispersion；interfacial bonding 
strength
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连续氧化铝纤维增强氧化铝复合材料（Al2O3f/
Al2O3）由主要成分为氧化铝的连续纤维和基体组成，

克服了氧化铝陶瓷脆性大的问题，具有低密度、抗氧

化、耐高温、耐水汽腐蚀等优异性能［1］，是发展航空发

动机热端部件的关键材料之一［2］。

美、日等国已研发出多种氧化铝纤维，如美国 3M
公司的 Nextel 系列、日本住友公司的 Altex 系列等［3］。

并进一步发展出成熟的 Al2O3f/Al2O3 制备工艺，其中

多孔基体被广泛使用，该基体能够实现弱界面结合使

得裂纹偏转，从而提高材料的损伤容限［4］，充分发挥纤

维 的 增 强 作 用 。 Nextel610 纤 维 中 Al2O3 含 量 超 过

99%，是氧化铝纤维中抗拉强度最高的纤维。Nex‐
tel610 纤维为增强体制备的 Al2O3f/Al2O3 具有优异的

室温拉伸性能［5］，并成功应用于航空发动机中心锥和

喷管部件。Nextel720 纤维中加入莫来石，提高了纤维

的高温热稳定性。Nextel720 纤维作为增强体制备的

Al2O3f/Al2O3具有优异的高温性能［6］，已应用于燃气轮

机燃烧室外衬等。国内对 Al2O3f/Al2O3的研究起步较

晚，但近年来也取得很大进展，使用 Nextel 系列氧化

铝纤维，制备出多种 Al2O3f/Al2O3，其抗拉强度等基本

性能达到了国外同类材料水平［7-8］。多家单位已制备

出 连 续 氧 化 铝 纤 维［9］，深 入 研 究 国 产 纤 维 增 强 的

Al2O3f/Al2O3 的力学性能，实现国产氧化铝纤维替代

Nextel 系列氧化铝纤维，满足我国航空发动机等对

Al2O3f/Al2O3的迫切需求。

为此，本工作研究了国产 Al2O3f/Al2O3 的室温和

1000 ℃拉伸性能，采用 Weibull 分布对抗拉强度进行

统计分析。使用 TEM 观察纤维的微观结构。使用

SEM 观察断口形貌，利用纤维推入实验表征材料的界

面力学性能，探究影响 Al2O3f/Al2O3拉伸性能的因素，

为提高国产 Al2O3f/Al2O3的性能提供参考。

1　实验材料与方法

1. 1　实验材料

研究材料为山东大学生产的氧化铝纤维增强氧

化 铝 复 合 材 料（Al2O3f/Al2O3），增 强 体 为 缎 纹 编 织

Al2O3 纤维布，并在 Z 向穿刺纤维束，单根纤维直径

10~12 μm。采用浆料浸渍烧结和溶胶浸渍烧结制备

基体，基体主要是由氧化铝颗粒构成。Al2O3f/Al2O3的

纤维体积分数为 51%，密度为 2. 7 g·cm-3，孔隙率为

23%。

1. 2　实验方法

在电子万能试验机（DDL-100）上进行室温（room 
temperature，RT）和 1000 ℃拉伸实验，试样如图 1 所

示。在室温试件标距段粘贴应变片记录拉伸应变，试样

两端粘贴加强片。使用高温引伸计（MTS632. 51F-04）
测量高温应变，将试样放置于高温环境箱内加热，升

温速率为 30 ℃/min，达到实验温度后保温 30 min。实

验采用 1 mm·min-1 的加载速率加载至试样失效。由

拉伸应力-应变曲线得到抗拉强度和断裂应变。平行

试样数量为 15。

1. 3　原位性能实验

将拉伸试样截面抛光，保证上下表面平行，在

纳米压痕仪（Hysitron Ti950）上进行微纳力学测试。

通过纳米压痕测试纤维和基体模量，采用 Berkovich
压 头 ，压 入 载 荷 为 10 mN ，加 载 和 卸 载 速 率 为

2 mN·s-1，保载时间为 2 s。通过纤维推入测试界面

力学性能，采用直径为 10 μm 的平压头，推入速率

30 nm·s-1，最大深度为 1500 nm。每个试样选取至

少 9 根 0°纤维进行推入实验，计算界面力学性能并

取平均值。

1. 4　微观分析

使用 SEM（Clara GMH 型）观察拉伸试样的断口

图 1　Al2O3f/Al2O3拉伸试样的形状和尺寸

Fig. 1　Shape and dimensions of Al2O3f/Al2O3 tensile specimens
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形貌和微观形貌，使用聚焦离子/电子双束电镜（He‐
lios G4 CX 型）制备透射电镜样品，利用 TEM（F30 G2
型）观察原始试样纤维的微观结构。

2　结果与分析

2. 1　微观形貌与结构

图 2 为 Al2O3f/Al2O3 试样的微观形貌。图 2（a）为

原始 Al2O3f/Al2O3 的 SEM 照片，可见纤维束内存在小

孔洞，基体有微裂纹和少量孔洞。Z 向纤维束贯穿整

个试样厚度，纤维束附近有大孔洞和大量裂纹（图 2
（b））。图 2（c），（d）分别为国产氧化铝纤维的 TEM 的

明场像和 SAED 图谱，可以看出国产 Al2O3 纤维为多

晶纤维，选区电子衍射图谱分别对应于 α -Al2O3 的

（012），（014），（006）晶面。因此国产氧化铝纤维主要

由 α-Al2O3 纳米晶构成，纤维单丝直径 10~12 μm，与

美国 3M 公司的 Nextel610 纤维［10］相似。图 2（e），（f）
为室温和 1000 ℃拉伸试样标距段的截面 SEM 照片，

高倍下观察基体主要由纳米级氧化铝颗粒构成，纤维

和基体之间无界面相。室温下多孔基体的颗粒分明，

颗粒间结合不紧密，呈现典型的多孔基体特征，纤维/
基体界面清晰（图 2（e））。高温下部分基体颗粒相

连 ，且 纤 维/基 体 界 面 结 合 增 大 ，界 面 变 得 模 糊

（图 2（f））。

2. 2　拉伸性能

图 3 为 Al2O3f/Al2O3 在室温和 1000 ℃拉伸性能。

图 3（a）为 Al2O3f/Al2O3 在室温和 1000 ℃下的拉伸应

力 -应变曲线。室温拉伸应力 -应变曲线呈近线性变

化，在 1000 ℃下拉伸应力-应变曲线与室温高度相似，

曲线初始阶段几乎重合，模量基本保持不变，抗拉强

度和断裂应变减小。表 1 为本工作研究材料和国内外

Al2O3f/Al2O3的拉伸性能［5-8，11-16］。国产 Al2O3f/Al2O3与

Pritzkow 采用相同制备工艺，两者抗拉强度基本一致。

GE 采用前驱体浸渍 -裂解法制备了 Al2O3f/Al2O3，其

强度低于国产 Al2O3f/Al2O3 抗拉强度，而采用胶体新

工艺和溶胶 -凝胶法制备的 Al2O3f/Al2O3 强度优于国

产 Al2O3f/Al2O3。对比不同纤维增强的 Al2O3f/Al2O3

性能可知，Nextel720-Al2O3f/Al2O3 的强度低于国产和

Nextel610-Al2O3f/Al2O3，但是其高温强度保持率显著

高于后者，其中 Nextel610 纤维增强的复合材料室温

抗拉强度均大于 200 MPa，1000 ℃抗拉强度保留率为

78%~88%。Nextel720 纤维增强的复合材料室温抗

图 2　Al2O3f/Al2O3试样的微观形貌

（a）原始试样横截面；（b）含有 Z 纤维束横截面；（c）原始试样的纤维 TEM 照片；（d）SAED 图谱；

（e）室温拉伸后试样截面的 SEM 照片；（f）1000 ℃拉伸后试样截面的 SEM 照片；

Fig. 2　Micromorphology of Al2O3f/Al2O3 as-received specimens
（a）cross-section of the as-received specimen；（b）cross-section of Z-fiber bundle containing；（c）TEM images of fibers in the 

as-received specimens；（d）SAED images；（e）SEM image of the cross-section of a room temperature tensile specimen；
（f）SEM image of the cross-section of 1000 ℃ tensile specimen
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拉强度范围为 169~204 MPa，1000 ℃抗拉强度保留

率为 95%~108%。结果表明，国产 Al2O3f/Al2O3 抗拉

强度达到了 Nextel610 纤维增强的 Al2O3f/Al2O3 的平

均水平。

将室温抗拉强度数据按照从小到大的顺序排

列，分别是 X1<X2<… <X15，计算抗拉强度为 Xi 的

概率 P=F（Xi）=( i - 0. 5 ) /15。对 Weibull 分布函数

进 行 两 次 对 数 变 换 得 到 ：lnln ( 1 - P ( X i ) )-1 =
βlnXi - βlnα。以 lnXi 为横坐标，lnln ( 1 - P ( X i ) )-1 为

纵坐标，绘制如图 3（b）的 Weibull 分布曲线，确定

Weibull 模量 β 为 9. 39。利用相同的方法计算出高

温 抗 拉 强 度 的 Weibull 模 量 β 为 9. 79。 可 见 国 产

Al2O3f/Al2O3 的室温和高温抗拉强度分散程度相差

不大。

2. 3　断口形貌

由上可知，室温和高温抗拉强度均具有一定的分

散性，为了理解不同抗拉强度 Al2O3f/Al2O3 的强度分

散性，这里观察了具有不同强度的材料的典型断口形

貌。图 4 显示了 Al2O3f/Al2O3 的室温拉伸断口形貌。

图 4（a）为抗拉强度 313 MPa 的试样拉伸断口，可见纤

维拔出较长，且以单根纤维的形式断裂，纤维之间较

分散。当抗拉强度较低时，拉伸断口处纤维拔出长度

变短，纤维以纤维束的形式断裂，见图 4（b）。图 5 为

Al2O3f/Al2O3 的高温拉伸断口形貌。对于强度较高的

高温拉伸试样，其断口出现明显的分层现象，纤维周

围有大量基体，纤维拔出较短，如图 5（a）所示。对于强

度较低的高温拉伸试样，断裂发生在 Z 向纤维束附近，

纤维拔出不明显，见图 5（b）。对比可知，室温拉伸试样

断口参差不齐，纤维拔出较长，而高温断口纤维拔出较

短，纤维周围有大量基体，纤维/基体界面结合增大。

表 1　Al2O3f/Al2O3的拉伸性能对比

Table 1　Tensile properties comparison of Al2O3f/Al2O3

Producer

This work
Pritzkow
Débarre
UCSB
GE
Simon
COIC
COIC
COIC
COIC
GE
Yang

Fiber

Al2O3

Nextel610

Nextel720

Matrix

Al2O3

Al2O3-3YSZ
Al2O3

Al2O3-SiO2

Al2O3-SiO2

Mullite
Al2O3-SiO2

Al2O3

Al2O3-Mullite
Al2O3-SiO2

Al2O3-SiO2

Al2O3

Manufacturing

Slurry sol-gel
Slurry sol-gel
Slurry
Slurry
Pip
Colloidal
Sol-gel
Sol-gel
Sol-gel
Sol-gel

Slurry

Vf/%

51
42
50
39
30
48
51
44
40
48
37

Tensile strength/MPa
RT
257±31
258
257±13
230
205
290-310
366
169
165
179
173
204

1000 ℃
200±24
216
225±8

173

183
166
170

Strength retention/%

78
84
88

84

108
101

95

Ref.

［8］
［11］
［12］
［13］
［5］
［6］
［14］
［15］
［6］
［16］
［7］

图 3　Al2O3f/Al2O3在室温和 1000 ℃拉伸性能

（a）拉伸应力-应变曲线；（b）抗拉强度 Weibull分布曲线

Fig. 3　Tensile properties of Al2O3f/Al2O3 at room-temperature and 1000 ℃
（a）tensile stress-strain curves；（b）Weibull distribution curves of tensile strength
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2. 4　各组元原位性能

结合上述Weibull分布和断口形貌，国产Al2O3f/Al2O3

的室温和高温抗拉强度分散程度基本一致，但是纤维

拔出程度不同，说明纤维/基体界面对材料的抗拉强

度起重要影响。为此，本工作选取具有代表性的室温

拉伸试样进行原位性能测试，各组元弹性模量计算由

式（1）所示：

1
E r

= 1 - ν i
2

E i
+ 1 - ν2

E
（1）

式中：E r 为测试的剪松模量；E，ν 分别为材料的弹性模

量和泊松比，本材料的泊松比为 0. 2［17］；E i，ν i 分别为压

头的弹性模量和泊松比，分别取 1147 GPa 和 0. 07。不

同强度 Al2O3f/Al2O3 各组元的弹性模量如表 2 所示。

可见，纤维模量远高于基体模量，不同室温拉伸试样的

纤维模量基本一致，而基体模量不同。抗拉强度为

313 MPa 的室温试样的基体模量小于抗拉强度为

237 MPa的试样基体模量。说明基体影响材料的抗拉

强度。

进一步采用纤维推入实验，测试了 Al2O3f/Al2O3

的纤维/基体界面性能。图 6 为 Al2O3f/Al2O3纤维推入

实验典型的载荷-位移曲线，初始阶段为纤维和压头逐

渐接触过程，随着载荷的增大，纤维和基体产生弹性

变形，对应于斜率为 S0 的线性阶段，当载荷达到临界

载荷 Pc时界面开始脱粘，界面剪切强度和界面脱粘能

图 4　室温下不同抗拉强度的 Al2O3f/Al2O3断口形貌

（a）313 MPa；（b）237 MPa
Fig. 4　Fracture morphology of Al2O3f/Al2O3 for different tensile strengths at room-temperature

（a）313 MPa；（b）237 MPa

图 5　1000 ℃下不同抗拉强度的 Al2O3f/Al2O3断口形貌

（a）233 MPa；（b）182 MPa
Fig. 5　Fracture morphology of Al2O3f/Al2O3 for different tensile strengths at 1000 ℃

（a）233 MPa；（b）182 MPa

表 2　不同室温抗拉强度的 Al2O3f/Al2O3界面性能和 He-Hutchinson相关参数

Table 2　Interface performance and He-Hutchinson correlation parameters of Al2O3f/Al2O3 with 
different room-temperature tensile strengths

Tensile strengths/MPa
313
237

Ef/GPa
200
199

Em/GPa
43
48

τ/MPa
14
21

Gi/（J·m-2）

3. 6
4. 1

Γ f/（J·m-2）

20
20

Γ i /Γ f

0. 18
0. 21

α

0. 62
0. 61
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计算入式（2），（3）所示：

τ = S0 P c

2π2 R3 E f
（2）

G i =
P c

2

8π2 R3 E f
（3）

式中：S0 为载荷-位移曲线线性阶段的斜率；P c 为临界

脱粘载荷；R 为纤维半径；E f 为纤维的杨氏模量。如

表 2 所示。对于室温强度高的试样，其界面剪切强度

和界面脱粘能较低。

为进一步判断 Al2O3f/Al2O3 在拉伸断裂过程中是

否在界面处发生裂纹偏转，根据 He-Hutchinson（H-H）

模型计算，如式（4）~（6）所示：

α = E f - Em

E f + Em
（4）

G d

G p
= 1

4 ( )1 - α
0.9 （5）

Γ i

Γ f
< G d

G p
（6）

式中：α 为弹性失配系数；E f 和 Em 分别为纤维和基体

的弹性模量；Γ i 和 Γ f 分别为界面脱粘能和纤维断裂

能，将纤维断裂能近似为 20 J·m-2［18］；G d 和 G p 分别为

裂纹偏转和贯穿时的能量释放速率。相关计算参数

见表 2，当满足式（6）时，在界面处裂纹偏转。相比于

高强度试样，低强度试样的 α 减小，Γ i /Γ f 增大，在 H-H
模型图中，会向左上方区域移动，见图 7。可见本工作

中，试样在断裂过程中均发生裂纹偏转，这也与图 4 显

示的断口上的纤维拔出特征相符。

由实验结果可知，国产 Al2O3 纤维的结构与成分

与 Nextel610 纤维相当，国产 Al2O3f/Al2O3 的抗拉强度

达到了 Nextel610 纤维增强的 Al2O3f/Al2O3 的平均水

平。国产 Al2O3f/Al2O3的室温拉伸应力-应变曲线呈线

性变化，这是由于多孔基体的模量较低，拉伸载荷下

Al2O3 纤维为主要承载组元，多孔基体可实现纤维/基

体界面的弱结合，有利于裂纹偏转，避免裂纹直接贯

穿纤维，从而发挥纤维的增强作用。国产 Al2O3f/Al2O3

的室温拉伸断口的大量纤维拔出也能说明该现象。

由 Weibull 分布分析可知，国产 Al2O3f/Al2O3 的室

温和高温抗拉强度分散程度基本一致。将室温抗拉

强度差异较大的试样进行对比可知，不同室温抗拉强

度的试样纤维模量基本一致，而纤维/基体界面的剪

切强度却不同，见表 2。当纤维/基体界面结合强度较

低时，纤维与基体之间形成弱界面，界面脱粘，断口处

纤维以单根纤维拔出，且纤维拔出较长，因此抗拉强

度较高。而纤维/基体界面结合强度增大时，纤维拔

出阻力增大，断口处纤维拔出变短，抗拉强度减小。

由于多孔基体的层间结合较弱，当纤维/基体界面结

合增大时，界面不易脱粘，纤维以纤维束的形式断

裂。通过 H-H 模型［19］可知，虽然室温拉伸试样的抗

拉强度不同，但是在界面处均可实现裂纹偏转，表明

可通过多孔氧化铝基体实现复合材料的增韧。然

而，多孔基体在高温环境下不稳定，如图 2（f）可看

出，国产 Al2O3f/Al2O3 在 1000 ℃时部分基体致密，纤

维/基体界面结合更加紧密，在界面处裂纹不易偏转。

相较于室温断口，高温拉伸试样断口较平整，纤维拔

出短，抗拉强度下降。综上，界面结合强度是影响国

产 Al2O3f/Al2O3 抗拉强度的一个因素。因此，为了提

升 Al2O3f/Al2O3 的拉伸力学性能，可通过改进制备工

艺参数提高基体稳定性来控制界面结合强度。如在

氧化铝基体中加入莫来石［17］，因为莫来石可抑制氧

化铝的烧结，使得莫来石/氧化铝基体的孔隙率在

高温下保持稳定，进而控制界面结合强度。此外还

应 选 择合适的制备温度、浆料固含量以及浸渍次

数［20-21］等。

图 6　Al2O3f/Al2O3纤维推入的载荷-位移曲线

Fig. 6　Load-displacement curve during push-in test of Al2O3f/Al2O3

图 7　基于 H-H 模型的 Al2O3f/Al2O3室温拉伸试样的

界面裂纹偏转/贯穿路径

Fig. 7　Interface crack deflection/penetration paths of Al2O3f/
Al2O3 tensile specimens at room temperature 

based on H-H modeling
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3　结论

（1） 国产 Al2O3f/Al2O3 在室温和 1000 ℃时拉伸应

力-应变曲线呈线性变化，拉伸载荷下 Al2O3f/Al2O3 主

要以纤维承载。室温抗拉强度为（257±31） MPa，
1000 ℃时抗拉强度为（200±24） MPa，拉伸性能达到

国外 Nextel610 纤维增强的 Al2O3f/Al2O3的水平。

（2） 根据 Weibull 模数可知，国产 Al2O3f/Al2O3 的

室 温 和 高 温 抗 拉 强 度 分 散 程 度 基 本 一 致 。 国 产

Al2O3f/Al2O3 的抗拉强度分散性主要与界面结合强度

有关。界面结合强度较低时，室温拉伸断口处大量单

丝纤维拔出，纤维拔出较长，抗拉强度较高。界面结

合强度较高时，室温拉伸断口处纤维以纤维束的形式

断裂，纤维拔出变短，抗拉强度下降。

（3） 随着温度的升高，国产 Al2O3f/Al2O3的抗拉强

度呈下降趋势。在 1000 ℃拉伸载荷下，纤维/基体界

面结合增加，断口处纤维拔出变短，抗拉强度减小。

因此，为发挥纤维的承载能力，提高材料的抗拉强度，

纤维/基体界面结合强度是关键。
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大气等离子喷涂 NiCoCrAlYTa-
Cr2O3-Cu-Mo高温耐磨
涂层组织和性能
Microstructure and properties of NiCoCrAlYTa-
Cr2O3-Cu-Mo high-temperature wear-resistant 
coating prepared by APS
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摘要：为了探究工艺参数对 NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo 高温耐磨涂层性能的影响规律，基于正交实验，采用大气等离子

喷涂（atmospheric plasma spray，APS）工艺制备 NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo 涂层，应用极差分析法研究工艺参数对

NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo 涂层显微组织、硬度和结合强度性能影响的主次关系，完成喷涂工艺参数优化。优化后的工

艺参数为氩气流量为 50 L/min，氢气流量为 12 L/min，电流为 500 A，喷涂距离为 100 mm。结果表明：采用优化后的工艺

参数喷涂的 NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo 涂层显微组织均匀致密，涂层孔隙率小于 1%，结合强度平均值为 70. 7 MPa，硬
度平均值为 543. 7HV，900 ℃温度下 50~100 h 平均氧化速率为 0. 07302 g/（m2·h），达到完全抗氧化级别，在 800 ℃表现出

良好的摩擦磨损性能，平均摩擦因数为 0. 248，磨损率为 2. 12×10-6 mm3/（N·m）。

关键词：NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo 涂层；大气等离子喷涂；高温耐磨；正交实验；抗氧化；显微组织

doi： 10. 11868/j. issn. 1001-4381. 2024. 000118
中图分类号： TG174. 442  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2025）01-0202-09

Abstract：To investigate the effect of the spraying process parameters on the properties of NiCoCrAlYTa-
Cr2O3-Cu-Mo high-temperature wear-resistant coating， the coating is prepared by atmospheric plasma 
spray （APS）  process based on the orthogonal experiment.  The range analysis method is used to study the 
primary and secondary relationships of the process parameters on the microstructure， hardness， and 
bonding strength of the NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo coating， and the spraying process parameters are 
optimized.  The optimized process parameters are that the argon flow rate is 50 L/min， the hydrogen flow 
rate is 12 L/min， the current is 500 A， and the spraying distance is 100 mm.  With the optimized spraying 
process parameters， the microstructure of the coating is very dense， the porosity is lower than 1%， and the 
average bonding strength， hardness， and average oxidation speed during 50-100 h at 900 ℃ are 70. 7 MPa， 

引用格式：张昂，郭孟秋，王长亮，等 . 大气等离子喷涂 NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo 高温耐磨涂层组织和性能［J］. 材料工程，2025，
53（1）：202-210.
ZHANG Ang，GUO Mengqiu，WANG Changliang，et al. Microstructure and properties of NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo 
high-temperature wear-resistant coating prepared by APS［J］. Journal of Materials Engineering，2025，53（1）：202-210.
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543. 7 HV， and 0. 07302 g/（m2·h）， respectively.  In addition， the friction coefficient and wear rate of 
NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo coating are 0. 248 and 2. 12×10-6 mm3/（N·m） at 800 ℃， exhibiting good 
friction and wear properties.
Key words：NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo coating；atmospheric plasma spray；high-temperature wear-
resistant；orthogonal experiment；oxidation resistance；microstructure

航空发动机和燃气轮机转动结构与非转动结构

之间广泛使用封严技术减少气流损失，提升发动机工

作效率和性能［1-3］。刷式封严是一种接触式零间隙封

严技术，可极大减少气流泄漏量，增大发动机推力和

效率，主要部件刷丝为一束捆扎在一起的高度密集、

按一定角度规则排列的圆界面弹性金属细丝［3-4］。在

高温燃气条件下刷丝与跑道表面接触，为了降低刷丝

与跑道表面的接触磨损，通常利用热喷涂技术在跑道

表面制备一层高温耐磨涂层［5-7］。

目前，国内已广泛采用 NiCr-Cr3C2，NiCr-Cr3C2-

BaF2·CaF2 涂层作为刷丝密封跑道耐磨涂层，使用温

度大约 650 ℃，制备工艺有激光熔覆、等离子喷涂、爆

炸喷涂和超音速火焰喷涂等，研究单位有中国航发北

京航空材料研究院、沈阳黎明、广东省科学院、中科院

过程所等［7-14］。国外报道了 PS（PS200，PS212，PS300，
PS400）系列的高温耐磨自润滑涂层，其以 NiCo，NiCr
或 NiMoAl 为粘结相，选择 Cr3C2或 Cr2O3为耐磨相，并

复配 Ag 与 BaF2·CaF2 共晶为润滑相形成复合耐磨自

润滑复合涂层，在 800 ℃以下具有较好的高温润滑

效果［15-18］。

随着发动机性能的提升，燃气温度也不断提高，

服役工况也越发苛刻，亟需更高服役温度和更好耐磨

性 能 的 涂 层［19-21］。 MCrAlY 黏 接 相 + 氧 化 物 硬 质

相+润滑相复合涂层在高温工况下具有优异的耐磨

性，受到了广泛的关注与研究［22-27］。 MCrAlY（M=
Ni，Co 或其组合）具有良好的抗高温氧化和耐热腐蚀

性能［28-31］，在涂层体系中可起支撑负荷和黏结作用，

作为基础相可赋予涂层在高温工况下良好的使役性

能，其耐磨性差，需要加入硬质相和润滑相改善其高

温 耐 磨 性 能 ；硬 质 相 如 TiO2，ZnO，Cr2O3，Al2O3，

ZrO2，Y2O3 等具有良好的耐磨性和高温稳定性［32-34］，

可以明显改善涂层的高温耐磨性［27］；润滑相如 Ag，
Cu，Mo，BaF2·CaF2 等进一步减少摩擦副的磨擦系

数，减缓磨损［35-37］。

为了满足航发动机刷式封严涂层高温耐磨性

能 的要求，本工作采用大气等离子喷涂工艺制备

NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo 高温耐磨涂层，基于正

交实验研究工艺参数对涂层组织与性能的影响，完成

喷涂参数的优化，然后根据优化的实验参数制备

NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo 涂层，测试涂层的金相、

结 合 强 度 、抗 氧 化 性 能 和 800 ℃ 的 高 温 摩 擦磨损

性能。

1　实验材料与方法

1. 1　涂层制备

喷涂原材料为 NiCoCrAlYTa，Cr2O3，Cu 和 Mo 粉

末混合再造粒制备的 NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo 粉

末，采用 X 射线荧光光谱分析粉末的化学成分，其主要

化学成分见表 1。粉末形貌如图 1 所示，粉末的颗粒形

貌为近似球形，粉末粒径分布在 10~100 μm 之间，D50

为 32. 4 μm。通过能谱（图 2）可知在单个颗粒粉末中

包含有 NiCoCrAlYTa，Cr2O3 和 Mo，球形的亮的区域

（selected area 1，4 与 5）为 NiCoCrAlYTa，灰 色（se‐
lected area 2）部分为 Cr2O3，由纳米颗粒组成的亮白色

（selected area 3）的部分为 Mo。Cu 与 NiCoCrAlYTa
衬度接近且含量较少，通过选区能谱分析未选择

到铜。

采用 IRB4600 六轴机械手控制 Multicoat 等离子

喷涂系统（F4-MB 喷枪）制备 NiCoCrAlYTa-Cr2O3-

Cu-Mo 复合涂层，氢气为主气，氩气为辅气与送粉气

体。试样基体材料选用高温合金，喷涂前对基体表

面采用丙酮或酒精清洗去油、除污，随后进行喷砂粗

化处理，喷砂选用 46 目白刚玉，喷砂压力为 0. 3~
0. 5 MPa。设计四因素三水平正交实验，采用不同

喷 涂 参 数 制 备 NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo 复 合 高

温耐磨涂层，表 2 为 NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo 涂

层喷涂工艺参数。应用极差分析法来确定工艺参数

对显微组织、孔隙率、硬度和结合强度性能影响的主

次关系以及最佳的工艺参数。除了正交表中选取的

4 种因素外，其他固定不变的工艺参数分别为送粉

表 1　NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo粉末化学成分

（质量分数/%）

Table 1　Chemical composition of NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-
Mo powder （mass fraction/%）

Ni
18. 14

Co
21. 63

Cr
35. 05

Al
1. 79

Y
0. 35

Ta
1. 59

Cu
4. 36

Mo
4. 15

O
Bal.
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速率为 50 g/min，载气流量为 2. 5 L/min，喷涂角度

为 90°。

1. 2　涂层性能表征

采用扫描电镜（SEM）分析粉末形貌及涂层截面

组织形貌，能谱仪分析涂层的化学成分，孔隙率分析

软件测试涂层孔隙率。通过涂层硬度计测量硬度，每

个试样测 10 个测试点。根据航标 HB 5476—1991 在

Instron 5882 型拉伸机上测试涂层与基体的结合强度，

每个试样测试 3 个值，取其平均值。参照 HB 5258—
2000 采用马弗炉测试涂层在 900 ℃的抗氧化性能，计

算氧化增加质量，绘制氧化曲线。

采用球-盘式高温摩擦磨损试验机测试涂层在高

温下的磨损性能。磨球直径为 5 mm 的 Si3N4球，盘为

带喷涂涂层的高温合金，旋转半径为 7 mm，转速为

1000 r/min，载荷为 10 N，测试时间为 60 min。采用白

光干涉仪分析磨痕形貌和磨损率。

2　结果与分析

2. 1　工艺参数优化

2. 1. 1　工艺参数对涂层显微组织的影响

图 3 为不同喷涂工艺参数制备的 NiCoCrAlYTa-
Cr2O3-Cu-Mo 涂层的截面微观组织。涂层显微组织均

匀，主要由扁平粒子堆叠而成，是典型的热喷涂涂层

形貌。涂层由两层组成，底层为 NiCoCrAlYTa 黏结

层，面层为 NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo 面层，底层和

基体与面层和底层结合良好，没有明显的孔隙，无裂

纹等缺陷。面层主要由三部分组成，灰色区域、浅黑

图 1　NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo 粉末表面（a）和截面（b）形貌

Fig. 1　Surface（a） and cross-section （b） morphology of NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo powder

表 2　NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo涂层喷涂工艺参数

Table 2　Spraying process parameters of NiCoCrAlYTa-
Cr2O3-Cu-Mo coating

Sample

1

2

3

4

5

6

7

8

9

Ar flow/
（L·min-1）

40

50

60

40

50

60

40

50

60

H2 flow/
（L·min-1）

6

9

12

9

12

6

12

6

9

I/A

450

500

550

550

450

500

500

550

450

Spray 
distance/mm

100

100

100

130

130

130

160

160

160

图 2　图 1（b）粉末不同区域的元素

（a）selected area 1；（b）selected area 2；（c）selected area 3
Fig. 2　Elements of fig. 1（b） powder in different regions
（a）selected area 1；（b）selected area 2；（c）selected area 3
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色区域和亮白部分，通过能谱分析可知灰色区域主要

为 NiCoCrAlYTa，浅黑色区域由 Cr2O3组成，亮白部分

为 Mo（图 3（b）与表 3）。通过面扫，可以发现 Cu 在涂

层中的存在，Cu 的衬度与黏结相 NiCoCrAlYTa 的衬

度相差不大且含量低，导致铜在扫描电镜图中不

明显。

图 3　不同喷涂参数下 NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo 涂层截面显微组织

（a）样品 1；（b）样品 2；（c）样品 3；（d）样品 4；（e）样品 5；（f）样品 6；（g）样品 7；
（h）样品 8；（i）样品 9；（j）样品 9 能谱面扫 Cu 元素的分布

Fig. 3　Cross section microstructure of NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo coatings with different spraying parameters
（a）sample 1；（b）sample 2；（c）sample 3；（d）sample 4；（e）sample 5；（f）sample 6；（g）sample 7；

（h）sample 8；（i）sample 9；（j）distribution of Cu element in sample 9
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不同工艺参数制备的涂层显微组织具有较明显

的差别，尤其是氧化铬在涂层中的含量。采用 Image 
J 软件分析不同工艺参数制备的涂层孔隙率和 Cr2O3

含量，结果如表 4 所示。使用极差分析法分析各因素

对涂层孔隙率和 Cr2O3 含量的影响，具体结果如表 5
所示。

从表 5 中可见，四种因素对涂层孔隙率影响的主

次关系为电流≈喷涂距离>氢气流量>氩气流量。

电流对涂层孔隙率影响最为显著，喷涂距离对涂层孔

隙率影响也较大。随着电流和喷涂距离的增加，涂层

孔隙率增大，可能过大的电流导致涂层中部分材料被

烧蚀，影响涂层的孔隙率。随着喷涂距离的增加，涂

层孔隙率增大。氩气流量和氢气流量对涂层孔隙率

影响较小，随氢气流量增加，涂层孔隙率先减小后增

大，随氩气流量增加，涂层孔隙率先增加后减小。从

孔隙率单一结果考虑，涂层参数建议电流为 450 A，喷

涂距离为 100 mm，氢气流量为 9 L/min，氩气流量为

40 L/min 或 60 L/min。
四种因素对涂层中氧化铬含量影响的主次关系

为氩气流量>喷涂距离≈氢气流量>电流。氩气流

量对涂层氧化铬含量影响最为显著。从表 5 中可以得

出随着氩气流量增加，涂层中氧化铬含量降低，氩气

流量增加会降低等离子焰流的温度，氧化铬熔化程度

降低，从而导致氧化铬在涂层中的沉积率下降。随着

喷涂距离的增加，涂层中氧化铬含量下降。随着氢气

流量的增加，涂层中氧化铬含量增加。电流对涂层中

氧化铬含量影响极小。从涂层氧化铬含量单一结果考

虑，涂层参数建议氩气流量为 40 L/min或 50 L/min，喷
涂距离为 100 mm 或 130 mm，氢气流量为 9 L/min 或

12 L/min。

2. 1. 2　工艺参数对涂层硬度的影响

不同工艺参数喷涂 NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo
涂层硬度平均值见表 6。使用极差分析法分析各因素

对涂层硬度的影响，具体结果如表 7 所示。

从表 7 中可见，四种因素对涂层硬度影响的主次

关系为氢气流量>氩气流量>电流≈喷涂距离。氢

气流量对涂层硬度影响最为显著，从表中可以得出随

着氢气流量增加，涂层硬度增高。由于氢气流量高，

能量高，更有利于粉末熔化，涂层中氧化铬含量更高，

硬度高。随着氩气流量增加，涂层硬度先稍微升高，

然后迅速降低。电流和喷涂距离对涂层硬度影响较

小，随电流升高，能量提高，涂层熔化充分，涂层硬度

提高；随喷涂距离增加，涂层硬度缓慢下降。从涂层硬

度单一结果考虑，涂层参数建议氢气流量为 12 L/min，

表 4　NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo涂层孔隙率和 Cr2O3含量

Table 4　Porosity and Cr2O3 content of NiCoCrAlYTa-Cr2O3-

Cu-Mo coatings prepared 

Sample

1

2

3

4

5

6

7

8

9

Porosity/%

0. 96

1. 22

2. 50

2. 33

2. 29

2. 09

2. 85

3. 55

1. 54

Content of Cr2O3/%

35. 84

37. 33

29. 74

34. 48

36. 56

12. 88

34. 16

18. 48

12. 79

表 3　能谱分析得到图 3（b）样品 NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo涂层不同衬度的元素组成（质量分数/ %）

Table 3　Element composition of fig. 3（b） coating with different contrast by EDS analysis （mass fraction/%）

Spectrum
1
2
3

Ni
1. 05

40. 82
3. 79

Co
0. 53

24. 34
2. 70

Cr
2. 74

21. 63
56. 98

Al

8. 54
2. 64

Ta

4. 66
1. 54

Cu

0. 58

Mo
95. 68

2. 92

O

28. 85

表 5　NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo涂层孔隙率和 Cr2O3含量的极差分析

Table 5　Range analysis of porosity and Cr2O3 content of NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo coatings

Value

Average value 1
Average value 2
Average value 3
Range

Porosity/%
Ar flow
2. 047
2. 353
2. 043
0. 310

H2 flow
2. 200
1. 697
2. 547
0. 850

I

1. 597
2. 053
2. 793
1. 196

Spray distance
1. 560
2. 237
2. 647
1. 087

Content of Cr2O3/%
Ar flow
34. 827
30. 790
18. 470
16. 357

H2 flow
22. 400
28. 200
33. 487
11. 087

I

28. 397
28. 123
27. 567

0. 830

Spray distance
34. 303
27. 973
21. 810
12. 493
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氩气流量为 40 L/min 或 50 L/min，电流为 500 A 或

550 A，喷涂距离为 100 mm 或 130 mm。

2. 1. 3　工艺参数对涂层结合强度的影响

为了优化 NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo 的工艺参

数，结合强度试样只喷涂 NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-
Mo 单层。不同工艺参数喷涂 NiCoCrAlYTa-Cr2O3-

Cu-Mo 涂层结合强度平均值见表 8。使用极差分析法

分析各因素对涂层结合强度的影响，具体结果如表 9
所示。

从表 9 中可见，四种因素对涂层结合强度影响的

主次关系为喷涂距离>氢气流量>电流>氩气流量。

喷涂距离和氢气流量对结合强度影响最为显著。从表

9中可以得出随着喷涂距离的增加，涂层结合强度逐渐

降低；随着氢气流量增加，涂层结合强度先升高后降

低。喷涂粉末在到达基体表面的过程中速度和温度的

变化都是先增加后减少，随着喷涂距离的增加，当距离

超过 100 mm 时，可能喷涂粉末速度和温度降低，使涂

层结合强度降低。从涂层结合强度单一结果考虑，涂

层参数建议喷涂距离为 100 mm，氢气流量为 9 L/min。
涂层中孔隙率较小，采用面积法统计孔隙率时误差

较大，因此主要考虑氩气流量、氢气流量、电流和喷涂距

离对涂层氧化铬含量、硬度和结合强度性能影响的程度

进行参数优化，优化的喷涂参数氩气流量为 50 L/min，
氢气流量为12 L/min，电流为550 A，喷涂距离为100 mm。

采用优化后的参数喷涂了涂层，进行涂层基本性

能、900 ℃抗氧化性能和摩擦磨损性能测试。

2. 2　涂层基本性能

2. 2. 1　涂层显微组织

图4为采用优化后的喷涂参数制备的NiCoCrAlYTa-
Cr2O3-Cu-Mo 涂层的表面和截面微观组织。从表面形

貌来看，粉末粒子熔融充分，撞击表面后充分变形扁

平化，铺展充分，堆积紧密（图 4（a））。涂层截面显微

组织均匀致密，由扁平粒子堆叠而成，是典型的热喷

涂涂层形貌，涂层孔隙率小于 1%。

2. 2. 2　涂层硬度及结合强度

选择 10 个典型区域测试 NiCoCrAlYTa-Cr2O3-

Cu-Mo 涂层的硬度，实测值为 539. 3，501. 1，445. 4，
572. 4，453. 3，581. 5，674. 2，612. 7，521. 7，536. 0HV0. 3，

涂层硬度平均值为 543. 7HV0. 3。

制备 3 个样品，测试了 NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-
Mo 涂层结合强度，实测值分别为 71. 8，72. 5，67. 9 MPa，
结合强度平均值为 70. 7 MPa。
2. 3　涂层抗氧化性能

按 HB 5258—2000 在 900 ℃进行 NiCoCrAlYTa-
Cr2O3-Cu-Mo 复合涂层的氧化性能测试，氧化质量增

加曲线如图 5 所示，可以看出涂层在前 10 h 内氧化质

表 6　NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo涂层显微硬度测试结果

Table 6　Hardness of NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo coating

Sample
1
2
3
4
5
6
7
8
9

Microhardness（HV）

380. 4
560. 9
521. 8
532. 2
534. 9
323. 7
540
396. 8
320. 9

表 8　NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo涂层结合强度实验结果

Table 8　Bond strength of NiCoCrAlYTa-
Cr2O3-Cu-Mo coating

Sample
1
2
3
4
5
6
7
8
9

Bond strength/MPa
56. 0
67. 3
73. 9
67. 1
60. 1
47. 2
46. 0
39. 5
59. 4

表 7　NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo涂层显微硬度的极差分析

Table 7　Range analysis of microhardness of NiCoCrAlYTa-
Cr2O3-Cu-Mo coatings

Value

Average value 1
Average value 2
Average value 3
Range

Microhardness（HV）

Ar flow
484. 200
497. 533
388. 800
108. 733

H2 flow
366. 967
471. 333
532. 233
165. 266

I

412. 067
474. 867
483. 600

71. 533

Spray distance
487. 7
463. 6
419. 233

68. 467

表 9　NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo涂层结合强度的极差分析

Table 9　Range analysis of bond strength of 
NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo coatings

Value

Average value 1
Average value 2
Average value 3
Range

Bond strength/MPa
Ar flow
56. 417
55. 633
60. 167

5. 534

H2 flow
47. 580
64. 617
61. 020
17. 037

I

58. 533
53. 510
61. 173

7. 663

Spray distance
66. 757
58. 153
48. 300
18. 457
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量迅速增加，10 h 后氧化质量缓慢增加，涂层氧化

质量增加与时间符合抛物线规律，说明涂层具有良

好的抗氧化性。经过计算后得出 1#，2#，3# 试片在

0~100 h 的 氧 化 速 率 分 别 为 0. 26058，0. 25887，
0. 22744 g/（m2·h），在 50~100 h 的氧化速率分别为

0. 06663，0. 07060，0. 08183 g/（m2·h），涂层达到完全

抗氧化级别。

从氧化后涂层的金相截面可以看出，涂层表面生

成了一层致密的氧化物阻止氧气进入涂层内部，从而

保证涂层具有优异的抗氧化性能，从面扫的结果可以

看出氧化后涂层表面生产的氧化产物主要为 Cr2O3，同

时有少量的 Al2O3，NiO（图 6）。

2. 4　涂层摩擦磨损性能

NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo涂层在 800 ℃的摩擦

磨损曲线如图 7（a）所示，摩擦因数为（0. 248±0. 023），

磨痕形貌如图 7（b）所示，涂层磨损体积为 0. 056 mm3，

经计算涂层在800 ℃，磨损率为2. 12×10-6 mm3/（N·m）。
涂层在 800 ℃具有良好的摩擦磨损性能。

3　结论

（1）基于正交实验法优化的 NiCoCrAlYTa-Cr2O3-

Cu-Mo 涂层喷涂参数为氩气流量为 50 L/min，氢气流为

量为 12 L/min，电流为 500 A，喷涂距离为 100 mm。

（2）NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo 涂层孔隙率小

图 5　NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo 涂层在 900 ℃
氧化质量增加曲线

Fig. 5　Oxidation mass gain curves of NiCoCrAlYTa-Cr2O3-

Cu-Mo coating at 900 ℃

图 4　NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo 涂层表面（a）和截面（b）显微组织

Fig. 4　Surface（a） and cross section（b） microstructure of NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo coating

图 6　900 ℃氧化 100 h 后 NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo 涂层截面的显微形貌和面扫元素分布

Fig. 6　Cross section morphology and elemental mapping of NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo coating after oxidation for 100 h at 900 ℃
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于 1%，结合强度平均值为 70. 7 MPa ，硬度平均值为

543. 7HV。

（3）NiCoCrAlYTa-Cr2O3-Cu-Mo 涂 层 900 ℃ 在

50~100 h 的氧化速率平均值为 0. 07302 g/（m2·h），达

到完全抗氧化级别，在 800 ℃具有良好的摩擦磨损

性 能 ，摩 擦 因 数 平 均 值 为 0. 248，磨 损 率 为 2. 12×
10-6 mm3/（N·m）。
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二维三轴编织碳纤维复合材料的
冲击响应及冲击后压缩行为
Impact response and post-impact compression 
behavior of two-dimensional triaxially braided 
carbon fiber composites

孙 洋 1，黄 建 1*，赵振强 2，周海丽 1，李 超 1，张立泉 1，张 超 2，3

（1 南京玻璃纤维研究设计院有限公司，南京  210012；2 西北工业大学  
航空学院，西安  710072；3 西北工业大学  民航学院，西安  710072）

SUN　Yang1，HUANG　Jian1*，ZHAO　Zhenqiang2，ZHOU　Haili1，

LI　Chao1，ZHANG　Liquan1，ZHANG　Chao2，3

（1 Nanjing Fiberglass Research and Design Institute Co.，Ltd.，Nanjing 
210012，China；2 School of Aeronautics，Northwestern Polytechnical 

University，Xi’an 710072，China；3 School of Civil Aviation， 
Northwestern Polytechnical University，Xi’an 710072，China）

摘要：采用树脂传递塑膜工艺制备碳纤维二维三轴编织复合材料，分别通过空气炮系统和落锤冲击实验系统开展了二维

三轴编织复合材料在不同冲击能量下的高、低速冲击实验，并通过超声 C 扫描获取了不同冲击能量下的分层损伤情况，

分析了二维三轴编织复合材料的高、低速冲击响应及损伤失效特性。然后，对低速冲击试样开展压缩实验，结合数字图

像同步测试技术，阐明了不同冲击能量下二维三轴编织复合材料的冲击后压缩性能。结果表明，在低速冲击载荷下，随

着冲击能量的增加，二维三轴编织复合材料的损伤面积等比例增大，但能量吸收增大了近 2 倍，在 6. 7 J/mm 的冲击能量

下，材料内部产生严重的损伤，导致其剩余强度大幅下降。二维三轴编织复合材料的弹道极限速度约为 138. 5 m/s，当弹

体入射速度大于弹道极限速度时，其损伤面积随弹体入射速度的增大而降低。

关键词：二维三轴编织；碳纤维复合材料；高速冲击；低速冲击；冲击后压缩

doi： 10. 11868/j. issn. 1001-4381. 2023. 000867
中图分类号： TB33；V258  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2025）01-0211-08

Abstract：The two-dimensional triaxially braided composites are prepared by the resin transfer molding 
process.  The mechanical response of two-dimensional triaxially braided composite under high and low 
velocity impact are investigated through the air gun system and drop hammer impact test system with 
different energies.  The delamination damage under different impact energies are obtained by ultrasonic C-
scan to analyze the damaged failure characteristics.  The behaviors of compression after impact are studied 
in combination with digital image correlation.  It is shown that the damaged area of the two-dimensional 
triaxially braided composite increases proportionally with the low velocity impact energy， but the energy 
absorption increases almost 2 times.  Severe damage occurs and extends along the axial fiber under impact 
with an energy of 6. 7 J/mm， leading to a significant reduction in its residual strength.  The ballistic limit 
velocity of the two-dimensional triaxial braided composite is about 138. 5 m/s.  The projectile is embedded 
in the plate.  When the impact velocity is greater than the ballistic limit velocity， a rectangular hole is 
formed on the impact surface， and a tearing fracture can be observed on the back surface.  The damage area 
decreases with the increase of the incident velocity.
Key words：two-dimensional triaxially braid；carbon fiber composite；high velocity impact；low velocity 
impact；compression after impact
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在冰雹、砂石、飞鸟的撞击作用下，高速旋转的航

空发动机风扇叶片很可能断裂飞出，穿透机体危及飞

行安全，因此发动机机匣必须具有一定的包容能力［1］。

在燃油效率和推重比不断提高的驱动下，航空发动机

风扇机匣先后经历了全金属结构机匣、金属与复合材

料组合机匣、全复合材料结构机匣 3 个阶段。全复合

材料硬壁包容机匣首次在美国 GE 公司的 GEnx 涡扇

发动机上得到应用，由碳纤维二维三轴编织物经环氧

树脂增韧制备，成功使包容效率提升了约 30%，单台

发动机减重 160 kg［2-4］。

作为航空发动机中尺寸最大的静止结构件，复合

材料机匣在成型、装配和服役过程中不可避免地遭受

冲击载荷的作用，其中低速冲击会造成材料内部分层

失效，严重削弱其承载能力，而抗高速冲击性能是评

估复合材料风扇机匣包容性的重要指标。因此，开展

高、低速冲击和冲击后压缩（compression after impact，
CAI）性能的研究对提高复合材料构件可靠性和包容

性具有重要意义。大量的研究表明，复合材料平板的

高速冲击响应和损伤过程受冲击速度［5］、冲头质量及

形状［6］、平板铺层方案［7-8］等因素的影响。Villanueva
等［7］和 Kim 等［8］的研究均表明，相比于单向铺层复合

材料，二维织物铺层复合材料在高速冲击载荷下的分

层损伤面积更小，抗冲击能力更好。二维三轴编织复

合材料由两根纤维束分别以±60°的方向绕 0°的轴向

纤维束周期性交织穿插而成，复杂的编织结构给材料

的冲击性能研究带来了困难，目前针对二维三轴编织

复合材料冲击性能的研究主要来自美国 A&P 技术公

司、NASA格林研究中心和美国 Arkon大学。Griffiths［9］

的研究结果表明，二维三轴编织复合材料有效抵抗了

层间分层，限制了损伤的大面积扩展。Roberts 等［10］采

用明胶弹对二维三轴编织复合材料平板进行了高速

冲击实验，发现初始损伤是靶板背弹面中心区域的纤

维拉伸断裂，随后裂纹沿±60°方向快速扩展，冲击造

成的损伤面积仅稍大于初始撞击区域面积。随后，

Cheng［11］通过实验研究了编织角对二维三轴编织复合

材料软体冲击临界穿透速度的影响。在国内，赵振

强［12］的研究表明，二维三轴编织复合材料同样对硬物

的高速冲击表现出了良好的抗冲击和止裂特性，破坏

区域集中在撞击点周围。Liu 等［13］采用钛合金圆柱弹

体冲击二维三轴编织复合材料平板，分析了其在高速

冲击载荷下的破坏模式。

区别于高速冲击，低速冲击造成的损伤通常难以

发现，目视不可见的损伤可能导致复合材料突然和灾

难性的失效。在低速冲击中复合材料板的损伤形态

随着冲击能量的提升而改变，沈真等［14-15］的研究发现

冲击凹坑深度和冲击能量之间的关系曲线有明显的

拐点，并提出用拐点附近的剩余压缩强度值表征复合

材料的损伤容限。王心淼等［16］通过落锤冲击实验研

究了多轴向机织复合材料的低速冲击损伤特性，发现

斜向纱的引入可增强其承载能力和能量吸收。 Yu
等［17］的实验结果同样表明，纤维束在空间中的交织提

升了机织复合材料的损伤阻抗。刘鹏等［18］基于红外

热成像技术研究了二维三轴编织复合材料的抗低速

冲击性能和剩余压缩强度。

作为一种具有潜力、易于实现自动化的编织复合

材料，二维三轴复合材料因其良好的止裂能力在航空

发动机上得到了应用，但复杂的编织结构给其性能的

研究带来了挑战，开展高、低速冲击性能的综合研究

对提高航空发动机构件的可靠性和包容性具有重要

意义。本工作分别开展二维三轴编织碳纤维复合材

料在不同冲击能量下的高、低速冲击实验，采用超声

C 扫描表征和对比分析分层损伤情况。然后，对低速

冲击后的试样开展 CAI 实验，结合数字图像相关技

术（digital image correlation，DIC）采集试样表面的应

变分布。

1　实验材料与方法

1. 1　实验材料制备

二维三轴编织结构由两根偏轴纤维束分别沿

±60°方向绕轴向纤维束周期性交织穿插而成，如图 1
所示，其中轴向纤维束沿 0°方向，对应编织复合材料的

轴向方向，将面内垂直于轴向的方向定义为横向方

向。本实验中的二维三轴编织复合材料由 10 层二维

三轴织物堆叠而成，厚度为 5 mm，编织物预制体采用

T700 碳纤维束（购自威海拓展纤维有限公司）编织而

成，采用树脂传递模塑（resin transfer moulding， RTM）

工艺增韧固化，将碳纤维预制体铺敷在模具中，在模

具温度达到 50 ℃左右时，将环氧树脂 LT5078（购自惠

柏新材料科技（上海）股份有限公司）以 0. 1 MPa 的压

力注入闭合模具，完成充模，80 ℃下固化 2 h。固化结

束后待温度降至室温脱模，得到二维三轴编织碳纤维

复合材料平板，碳纤维体积分数为 58. 37%。

1. 2　实验方法

1. 2. 1　低速冲击实验

低速冲击实验和冲击后压缩实验分别参照标准

ASTM D7136 和 ASTM D7137 进行。低速冲击实验

在 Instron 9250HN 试验机上进行，采用直径为 16 mm、

质量为 5. 6 kg 的半球形钢头对试样施加冲击载荷，冲

击试样由尺寸为 100 mm×150 mm 的矩形夹具夹持边
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缘，有效冲击区域为 75 mm×125 mm，实验设置如图

2 所示。本工作选取的冲击能量为 3. 3 J/mm 和 6. 7 
J/mm，实验过程中分别采用载荷传感器和位移传感器

记录冲击力和时间、位移的关系等数据。

1. 2. 2　冲击后压缩实验

低速冲击实验结束后，采用超声 C 扫描仪对冲击

后试样进行无损检测。随后，采用 ASTM D7137 标准

推荐的夹具约束冲击后的试样，在 PLD/250 kN 电

液伺服动静实验机上进行压缩实验，加载速率为

2. 5 mm/min。采用 DIC 技术采集试样冲击背面的位

移场和应变场，在试样表面喷涂白色底漆和黑色散斑，

结合大恒工业相机拍摄试样表面，采集频率为 2 Hz，

相关实验装置如图 3 所示。由于二维三轴编织复合材

料机匣在制造时，首先在编织机上将碳纤维束编织成

0°与±60°结构的编制筒，然后通过芯轴的转动将编织

筒缠绕在预设的机匣形状上，材料的轴向（0°纤维方

向）为机匣的周向，横向为机匣的轴向。在服役过程

中，机匣的轴向为主要承载方向，因此本文中的冲击

后压缩载荷沿二维三轴编织复合材料的横向引入。

为了对比冲击后的剩余压缩强度，本工作参照标准

图 1　二维三轴编织碳纤维复合材料低速冲击平板试样（a）及编织结构（b）
Fig. 1　Two-dimensional triaxially braided carbon fiber composite specimen（a） and its braided architecture（b）

图 2　低速冲击实验装置

Fig. 2　Low-velocity impact test machine

图 3　冲击后压缩实验装置

Fig. 3　Compression-after-impact test machine
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ASTM D6641 对二维三轴编织复合材料开展了压缩

实验，得到其横向平均压缩模量为 39. 74 GPa，平均压

缩强度为 325. 78 MPa。
1. 2. 3　高速冲击实验

为研究二维三轴编织复合材料的包容性，采用空气

炮系统进行弹道冲击实验，如图 4所示。复合材料平板

通过四周固支的方式夹持，有效冲击区域为 200 mm×
200 mm，为保持弹体冲击姿态，靶板与出弹口距离约

为 205 mm。采用尺寸为 50 mm×50 mm×6 mm，质

量约为（65±1） g 的长方体钛合金弹片冲击复合材料

平板，并通过 3D 打印弹托固定。在航空发动机机匣

的包容性问题中，考虑到飞断叶片的质心速度，本工

作在 130~200 m/s 范围内选取 3 种不同的冲击速度进

行实验，为了记录弹片在实验过程中的冲击姿态和冲

击速度，在平板的前方、侧方各放置一台高速摄像机，

拍摄频率为 30000 帧/s。高速冲击实验结束后，采用

超声 C 扫描对复合材料平板进行检测，获取 3 种冲击

速度下平板的损伤形态和面积。

2　结果与分析

2. 1　低速冲击特性

图 5（a）所示为 3. 3 J/mm 和 6. 7 J/mm 冲击能量下

二维三轴编织复合材料的冲击力-时间曲线，材料在两

种冲击能量下的反作用力峰值分别为 9. 90 kN 和

14. 33 kN。整个冲击过程大致可以分为 3个阶段，在初

始加载阶段，冲头与试样接触，载荷随时间的增加而增

大，试样处于弹性变形阶段；随着冲击时间增加，载荷

上升趋势变缓，在这一阶段，二维三轴编织复合材料出

图 4　高速冲击实验系统

Fig. 4　High-velocity impact test system

图 5　低速冲击力学响应

（a）载荷-时间曲线；（b）载荷-位移曲线

Fig. 5　Mechanical responses under low-velocity impact
（a）force-time curves；（b）force-displacement curves
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现第一次载荷骤降，表明复合材料内部产生纤维/基体

界面开裂、层间开裂等初始损伤，之后载荷以波动形式

继续增大，在 6. 7 J/mm 的冲击能量下，二维三轴编织

复合材料在冲击接触时间为 1. 75 ms 时，载荷达到峰

值，随后骤降至 9. 58 kN，此时材料内部结构产生基体

开裂、纤维断裂，分层损伤急剧扩展；然后进入卸载阶段，

冲击力-时间曲线平稳下降，直至冲头与试样完全分离。

图 5（b）为两种冲击能量下二维三轴编织复合材

料的冲击力-位移曲线。两条曲线在加载阶段斜率非

常接近，随着试样损伤的萌生，载荷波动达到峰值后

开始下降，在两种能量下试样加载点位移的峰值分别

为 3. 09 mm 和 4. 71 mm，且在卸载段都产生了不同程

度的残余变形。

分别对两种能量冲击后的试样进行超声 C 扫描检

测，得到的损伤分布如图 6（a）所示。在 3. 3 J/mm 的

冲击能量下，x 轴向和横向分布相对均匀，损伤区域沿

轴向和横向的尺寸相差不大；在 6. 7 J/mm 的冲击能

量下，材料的损伤明显向轴向扩展。由图 6（b）可知，

当冲击能量由 3. 3 J/mm 增大至 6. 7 J/mm 时，损伤面

积接近等比例增大，但能量吸收量增大了约 2 倍。在

较低的冲击能量下，复合材料的损伤以分层为主，随

着冲击能量提升，复合材料内部出现大量的纤维断裂

损伤，相比于分层，这种损伤失效模式吸收的能量

更多。

2. 2　冲击后压缩强度（CAI）
二维三轴编织复合材料在 3. 3 J/mm 和 6. 7 J/mm

两种冲击能量下的冲击后压缩应力-应变曲线和破坏

前的压缩应变云图分别如图 7 所示，两种能量冲击后

试样的压缩应力-应变曲线总体仍旧呈现线弹性和脆

性断裂的特征。由表 1 可知，在 3. 3 J/mm 的冲击能量

下，复合材料的强度损失了约 18. 91%，当能量增大至

6. 7 J/mm 时，材料的剩余强度仅为无损压缩试样的一

半。倾斜的斜向纱在压缩载荷的作用下产生了附加

弯矩，挤压纤维束交织区域的树脂，在试样表面形成

了沿轴向分布的高应变带。如图 7（b-1）所示，在 3. 3 
J/mm 的冲击能量下，冲击点周围的树脂开裂、分层，

冲击试样表面形成了局部的应变集中。如图 7（b-2）
所示，在 6. 7 J/mm 的冲击能量下，试样表面没有产生

规律的应变带，冲击点周围区域的应变集中现象更加

显著，这主要是由于材料内部产生了纤维断裂等严重

的损伤失效，同时分层失效区域增大，破坏了应力在编

织结构中的传递路径，大幅度降低了材料的承载能力。

图 8 为二维三轴编织复合材料在 3. 3 J/mm 和

6. 7 J/mm 两种冲击能量下的冲击后压缩失效形貌。

两种试样的断裂形貌基本一致，以斜向纤维束的断

裂和开裂为主要失效模式，两根斜向纱交织区域的

树脂在附加弯矩的作用下开裂损伤，导致斜向纱失

去支撑发生断裂，因此试样的断口沿斜向纱的交织

区分布。

2. 3　高速冲击特性

钛合金弹体分别以 138. 5，153. 4，176. 3 m/s 的速

度入射二维三轴编织复合材料平板，其冲击后试样的

照片如图 9 所示。在 138. 5 m/s的入射速度下，弹体刚

好嵌入平板，平板背面的纤维在拉伸和弹体冲击剪切

作用下断裂失效，因此可以认为 138. 5 m/s 基本接近

二维三轴编织复合材料的弹道极限；当入射速度超过

弹道极限时，平板在应力波的作用下分层开裂，层内

纤维和基体在弹体的冲击剪切作用下断裂挤出，导致

背弹面的纤维受拉伸作用产生断裂失效，随后弹体穿

透平板形成撕裂断口；随着入射速度进一步增大，靠

近背弹面且已经变成薄层的材料在弹体的带动下以

一定的速度向后运动，最终部分铺层在分层根部区域

图 6　二维三轴编织复合材料抗低速冲击性能

（a）分层损伤；（b）损伤面积和能量吸收

Fig. 6　Impact resistance of two-dimensional triaxially braided composites
（a）delamination damage；（b）damage area and energy absorption
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图 8　样品在不同冲击能量下的压缩失效形貌  （a）3.3 J/mm；（b）6.7 J/mm
Fig. 8　Compressive failure morphology of specimen under different impact energies （a）3.3 J/mm；（b）6.7 J/mm

表 1　二维三轴编织复合材料剩余强度

Table 1　Residual strength of two-dimensional triaxially braided composites

Compressive strength/MPa

325. 78

Residual strength/MPa
3. 3 J/mm
264. 17

6. 7 J/mm
165. 67

Ratio of residual strength/%
3. 3 J/mm
81. 09

6. 7 J/mm
50. 85

图 7　3. 3 J/mm（1）和 6. 7 J/mm（2）冲击能量下压缩应力-应变曲线和破坏前 DIC 应变分布

（a）压缩应力-应变曲线；（b）破坏前 DIC 应变分布

Fig. 7　Compressive stress-strain curve and DIC strain distribution under impact energy of 3. 3 J/mm（1） and 6. 7 J/mm（2）
（a）compressive stress-strain curve；（b）DIC strain distribution before fracture
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折断脱落，形成炸裂形的损伤，同时，从根部折断飞出

的平板冲击产物也会带走相应的动能。

图 10 所示为 3 种入射速度下二维三轴编织复合

材料平板的超声 C 扫描图像。平板内部出现大面积分

层损伤，损伤区域面积在弹道极限速度下最大，当弹

体的入射速度超过弹道极限时，损伤区域面积随速度

增大而减小，如图 11 所示。在弹道极限速度下，弹体

刚好嵌入平板，冲击能量几乎全部被二维三轴编织复

合材料吸收，转化为纤维束断裂、分层等损伤和平板

的塑性变形，因此损伤区域的面积最大。分层损伤由

冲击应力波在平板中的传播导致，是二维三轴编织复

合材料的主要吸能方式，随着入射速度的增大，弹体

的冲击速度与应力波的传播速度间的相对关系发生

转变，应力波还没有传递到距离冲击点较远的区域冲

击过程就已经结束，因此弹体的剩余动能更高，复合

材料平板的损伤区域变小。

3　结论

（1）分层是二维三轴编织复合材料的主要吸能方

式，在低速冲击载荷下，损伤面积随冲击能量等比例

增大，但能量吸收增大了近 2 倍。

（2）二维三轴编织复合材料的冲击后压缩应力 -

应变曲线呈线弹性和脆性断裂特征，倾斜的斜向纱在

压缩载荷的作用下产生附加弯矩，导致了以斜向纤维

束的断裂和开裂为主的失效模式。在 6. 7 J/mm 的冲

击能量下，材料损伤明显向轴向扩展，内部产生了纤

图 9　不同入射速度下复合材料平板的正面（1）和背面（2）损伤形貌

（a）138.5 m/s；（b）153.4 m/s；（c）176.3 m/s
Fig. 9　Impact surface（1） and back surface（2） damage morphology of composite plate under different impact velocity

（a）138.5 m/s；（b）153.4 m/s；（c）176.3 m/s

图 10　不同入射速度下复合材料平板的超声 C 扫描图

（a）138.5 m/s；（b）153.4 m/s；（c）176.3 m/s
Fig. 10　Ultrasonic C-scan images of composite plates under different impact velocity

（a）138.5 m/s；（b）153.4 m/s；（c）176.3 m/s
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维断裂等严重损伤，大幅度降低了材料的承载能力。

（3） 二维三轴编织复合材料的临界穿透速度约为

138. 5 m/s，其高速冲击破坏模式与冲击速度有关，在

较低的冲击速度下，复合材料背弹面的纤维在拉伸作

用下断裂，形成撕裂断口，随着冲击速度的增大，背弹

面的纤维随弹体运动折断脱落，形成炸裂断口。
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图 11　不同入射速度下复合材料平板的损伤面积

Fig. 11　Damage area of composite plates under 
different impact velocity
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“先进航空发动机材料与工艺”专刊序言

中国航发四川燃气涡轮研究院

伏宇，中国航发四川燃气涡轮研究院研究员，博士研究生导师。长期致力

于航空发动机总体技术研究与产品研发，带领团队探索并发展了航空发动

机自主正向研发创新模式，助推我国航空发动机跨越式发展。

刘巧沐，博士，中国航发四川燃气涡轮研究院研究员。2011年毕业于西

北工业大学获材料学博士学位。长期主持参与国家重大科研项目，主要

从事先进航空发动机材料与工艺应用研究。

伏宇，中国航发四川燃气涡轮研究院研究员，博士研究生导师。长期致力

于航空发动机总体技术研究与产品研发，带领团队探索并发展了航空发动

机自主正向研发创新模式，助推我国航空发动机跨越式发展。
伏宇

刘巧沐

专刊主编

航空发动机是一个知识体系高度集成的高壁垒精密工业产品，汇集了空气动力学、结构、

强度、材料、工艺等专业的最高成就，其研发存在技术难度大、风险高、周期长、投入高等特

点。“一代材料、工艺，一代发动机”，航空发动机工作环境复杂多变且十分苛刻，对材料、

工艺有着特殊严格的要求；在某种程度上，材料、工艺技术可直接决定航空发动机的性能及使

用特性。

本期《材料工程》的“先进航空发动机材料与工艺”专刊包括特邀综述论文4篇、研究论文

17篇，涵盖了单晶合金、陶瓷基复合材料、红外隐身材料、变形高温合金、增材制造、涂层、

耐热铝合金等航空发动机用材料与工艺技术。希望本期专刊能使广大读者更好地了解航空发动

机材料与工艺领域相关基础研究、应用研究的研究现状与发展趋势，进一步增强航空发动机材

料工艺基础研究、应用研究的交叉融合，引发同行学者的关注和思考，加速相关技术的应用和

推广。

最后，对积极倡导、组织、支持本专刊的各位专家、学者以及策划编辑老师表示衷心的感

谢，祝愿《材料工程》期刊越办越好！祝愿我国航空发动机材料与工艺技术发展越来越好！ 

北京航空材料研究院股份有限公司（简称：航材股份；股票代码：688563）由中国航发北京航空材料研究

院控股，是中国航空发动机集团有限公司下属航空新材料综合性上市公司。公司位于中关村高新技术园区，是

一家主要从事航空、航天用部件及材料研发、生产和销售的高新技术企业，公司首批入选国资委“科改示范行

动”，通过AS9100宇航质量体系认证。

公司业务面向钛合金精密铸造、橡胶与密封材料、飞机座舱透明件和高温合金母合金等领域。掌握钛合公司业务面向钛合金精密铸造、橡胶与密封材料、飞机座舱透明件和高温合金母合金等领域。掌握钛合金

薄壁复杂结构件精密铸造技术，承担国际知名民用航空发动机钛合金机匣以及国内大部分航空发动机用钛合金

机匣等构件的研制生产；掌握橡胶密封型材、弹性元件核心技术，并进行氟醚橡胶、全氟橡胶、改性聚硫低密度

密封剂、防火密封剂、导电密封剂、高强度高硬度密封剂的批生产；掌握大曲率复杂外形有机玻璃透明件的结

构、外形、电磁屏蔽等功能的设计制造技术和超轻薄型无机风挡玻璃成型技术，并可批量生产。拥有完整的铸

造、粉末高温合金母合金制备技术体系，生产的高温合金母合金产品批量用于在役、在研的航空发动机高/低压

工作叶片、导向叶片、结构件、涡轮盘等多种关键件、重要件。

公司始终面向航空航天新材料市场需求，持续推进自主创新，逐年加大研发投入，多年来形成一批高质公司始终面向航空航天新材料市场需求，持续推进自主创新，逐年加大研发投入，多年来形成一批高质量

成果，在多个领域完成从无到有、从有到优的跨越，有力支撑航空、航天新材料研制。“一代材料、一代装备”，

公司紧密聚焦国内飞机、直升机、航空发动机领域，深度融入国际宇航产业链，成为中国航发、航空工业和赛

峰、GE航空、罗罗、空客等国际知名民用航空制造企业的重要供应商。

股票代码：688563www.baimtec.com.cn
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