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SPS 制备网络结构 Ti2AlC/TiAl 复合材料及其组织和力学性

能研究 

摘 要 

 

TiAl 基合金因具有高比强度、优异的抗蠕变性、抗氧化性和密度

低等特点在航空发动机领域有着巨大的应用潜力，是目前高温结构材

料的热点研究对象之一。然而，室温塑性差、高温强度不足等问题，

使得 TiAl 基合金的应用还面临着一定挑战。近年来，材料复合设计

成为改善上述问题的有效方法。本文从材料结构设计的角度出发，采

用放电等离子烧结技术，通过添加碳纳米管引入网络结构 Ti2AlC 增

强体，制备了具备优异性能的网络结构 TiAl 基复合材料，揭示了复

合材料的组织合成机理、强韧化机制和摩擦磨损机制。 

采用行星式球磨机将分散后的碳纳米管和 Ti-45Al-8Nb 预合金粉

末进行均匀混合（工艺：300 r/min，6 小时），球磨后的预合金粉末仍

保持球形，且碳纳米管均匀分散在粉末表面。研究了烧结温度对复合

材料显微组织演变的影响。烧结温度从 1200 ℃升高至 1350 ℃，复合

材料组织由双态结构逐渐向（α2+γ）全片层结构转变，平均片层团尺

寸从 44.93 μm 增长至 106.5 μm，平均片层间距无明显变化。Ti2AlC

相呈连续网络状分布在基体中，当烧结温度为 1350 ℃时，Ti2AlC 网

络变得不连续。复合材料的室温压缩和高温拉伸性能随烧结温度升高
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呈现先增加后降低的趋势，其中 1300 ℃烧结的复合材料具有最优的

力学性能。室温抗压强度和应变分别为 1921.9 MPa 和 26.4%，900 ℃

时的抗拉强度和拉伸应变为 537 MPa 和 3.1%。网络结构 Ti2AlC 的强

韧化机制为载荷传递强化、晶界强化和裂纹偏转增韧。 

以 1300 ℃为烧结温度，开展了碳纳米管添加量对 TiAl 复合材料

组织和性能影响的研究。结果显示，TiAl 基体组织均为（α2+γ）全片

层结构，碳纳米管添加量为 0.6 wt.%时即可生成网络互穿的 Ti2AlC 增

强相。随着碳纳米管添加量从 0 增加到 1.0 wt.%，Ti2AlC 相体积分数

从 0 增加到 9.2 vol.%，平均片层团尺寸从 359 µm 减小到 76 µm。

TiAl-0.6C 复合材料的室温抗压强度（1921.9 MPa）相比于 TiAl-0C

（1709.2 MPa）合金提高了 12.4%，网络结构 Ti2AlC 的强化机制为细

晶强化、阻碍裂纹扩展及偏转裂纹；TiAl-0.6C 复合材料的 900 ℃高

温拉伸强度（537 MPa）比 TiAl-0C（456.8 MPa）合金提高了 14.9%，

但是延伸率却大大降低，这是因为添加碳纳米管提高了 TiAl 合金的

脆韧转变温度。 

细小全片层组织的复合材料具有最好的高温压缩强度，高温压缩

真压力-应变曲线包括加工硬化和动态回复过程。通过对压缩后的组

织形貌观察可知，（α2+γ）片层团和 Ti2AlC 相在变形过程中均承载载

荷，产生了较大的变形。Ti2AlC 网络发生断裂，表明在变形过程中

Ti2AlC 相承担了基体转移的应力，阻碍位错运动和滑移。 

通过对不同碳纳米管添加量的 TiAl 复合材料进行摩擦磨损试验，

添加碳纳米管的复合材料相比于 TiAl 基体合金来说具有更优异的耐
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磨性。室温下，TiAl 复合材料的磨损机制主要是磨粒磨损和犁沟磨损，

TiAl-0.6C 复合材料的摩擦系数和磨损率最优分别为 0.45 和 1.45  10-

4 mm3/N m，相比于未添加碳纳米管的样品摩擦系数和磨损率分别降

低%。600 ℃条件下磨损时，复合材料的磨损机制由犁沟磨损转变为

粘着磨损和氧化磨损。TiAl-0.6C 复合材料的摩擦系数和磨损率最优

分别为 0.28 和 1.13（10-4 mm3/N m）。网状结构 Ti2AlC 在摩擦过程起

到承载效应和促进氧化作用，有利于降低摩擦系数和磨损率。 

关键词：TiAl 复合材料；网络结构；Ti2AlC 增强；组织演变；力学性

能；摩擦性能 
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Study of Microstructure and Mechanical Properties of Situ 

Ti2AlC/TiAl Composites with Network Structure Prepared 

by SPS 

 

 

 

ABSTRACT 

 

 

TiAl-based alloys have great potential for application in the 

manufacture of aero-engine materials due to their high specific strength, 

excellent creep resistance and oxidation resistance, and low density. At 

present, TiAl-based alloys are one of the hot research objects of high-

temperature structural materials. However, the wide application of TiAl-

based alloys still faces certain challenges, such as poor plasticity at room 

temperature, difficult processing, and high temperature strength act. The 

concept of composite material design becomes an effective method to 

improve the above problems. In this study, from the point of view of 

material structure design, TiAl-based composites with excellent properties 

were successfully prepared by adding carbon nanotubes to introduce 
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network-structured Ti2AlC reinforcement using spark plasma sintering 

technology. The microstructure evolution mechanism, mechanical 

properties, and tribological behavior of the composites were systematically 

investigated. 

The carbon nanotubes and Ti-45Al-8Nb pre-alloyed powder were 

fully mixed by a planetary ball mill (300 r/min, 6 h). After ball milling, the 

pre-alloy powder remained spherical and the carbon nanotubes were 

evenly dispersed on its surface. The effect of sintering temperature on the 

microstructure of the composites was investigated. When the sintering 

temperature increased from 1200 ℃ to 1350 ℃, the microstructure of the 

composites changes from duplex to fully lamellar, and the average lamellar 

colony size increases from 44.93 μm to 106.5 μm, with no significant 

change in the average lamellar spacing. When the sintering temperature is 

1350 ℃, the Ti2AlC network becomes discontinuous. The room-

temperature compression and high-temperature tensile properties of the 

composites increase first and then decrease with the increase of sintering 

temperature. The composites sintered at 1300 ℃ have the best mechanical 

properties, and the compressive strength and strain at room temperature are 

1921.9 MPa and 26.4%, respectively, and the tensile strength and tensile 

strain at 900 ℃ are 537 MPa and 3.1%. The toughening mechanisms of 

network structured Ti2AlC/TiAl composites are load transfer strengthening, 

grain boundary strengthening, and crack deflection toughening. 
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The study on the effect of carbon nanotube addition on the structure 

and properties of TiAl composites was carried out at 1300 °C. The results 

show that the TiAl matrix microstructure is fully lamellar structure, and the 

addition of 0.6 wt.% carbon nanotubes could generate the network 

interpenetrating Ti2AlC reinforced phase. As the carbon nanotube content 

increases from 0 to 1.0 wt.%, the volume fraction of the Ti2AlC phase 

increases from 0 to 9.2 vol.%, and the average lamellar colony size 

decreases from 359 µm to 76 µm. The compressive strength at room 

temperature of the TiAl-0.6C (1921.9 MPa) composite increases by 12.4% 

compared to TiAl-0C (1709.2 MPa) alloy. The strengthening mechanism 

of the network structure Ti2AlC is fine grain strengthening, inhibition of 

crack extension and deflection cracking. The tensile strength of TiAl-0.6C 

(537 MPa) composite at 900 ℃ is 14.9% higher than that of TiAl-0C (456.8 

MPa) alloy, but the elongation is greatly reduce, because the addition of 

carbon nanotubes increases the brittle-toughness transition temperature of 

TiAl alloy. 

The composite with fine full-lamellar microstructure has the best 

compressive strength at high temperature. The true stress-strain curve of 

high temperature compression includes work hardening and dynamic 

recovery processes. By observing the microstructure morphologies after 

compression, it can be seen that both the lamellar colony and the Ti2AlC 

phase carry loads during deformation, which results in large deformations. 
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The Ti2AlC network breaks, indicating that the Ti2AlC phase bears the 

stress transferred from the matrix during deformation, which hinders 

dislocation motion and slip. 

Friction and wear tests on TiAl composites with different carbon 

nanotube contents reveal that all the composites with added CNTs have 

better wear resistance than the TiAl alloy matrix. At room temperature, the 

wear mechanisms of TiAl composites are mainly abrasive and groove wear, 

and the friction coefficient and wear rate of TiAl-0.6C composites are best 

of 0.45 and 1.45  10-4 mm3/N m, respectively. At 600 ℃, the wear 

mechanism of the composite changes from groove wear to adhesive wear 

and oxidation wear. The optimum coefficient of friction and wear rate of 

the TiAl-0.6C composites are 0.28 and 1.13 (10-4 mm3/N m), respectively. 

The network structure Ti2AlC plays a load-bearing effect and promotes 

oxidation in the friction process, which is conducive to the reduction of the 

friction coefficient and wear rate. 

 Yan Jiangfei (Materials Science and Engineering) 

Supervised by Zhu Dongdong  

KEYWORDS: TiAl composites; network structure; Ti2AlC reinforcement; 

microstructure revolution; mechanical properties; wear property 
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第 1 章 绪论 

1.1 研究背景及意义 

随着国家对能源的转化和利用率要求越来越高，飞行器具备更高的使用温度、

飞行速度和更低的重量的设计理念倍受关注[1]。如飞机发动机或燃气涡轮发动机

的运转效率随着涡轮入口温度每升高 10 ℃而提高 1%，所以使用耐高温材料或

轻质的零部件，可以显著提高燃料的利用率[2]。如今，传统金属体系的发展已经

接近瓶颈，若需要取得进一步进展，就需要开发新的材料类别。 

TiAl 金属间化合物合金具有质量轻、比强度高、良好的阻燃能力、优异的抗

高温氧化性和抗蠕变性能等特点，被认为具有满足上述要求的潜力[3-5]。毋庸置

疑，TiAl 体系的材料发展对于高温结构产品和整体经济都有重要意义。例如，上

世纪 80 年代末，美国 GE 公司开发的 Ti-48Al-2Cr-2Nb 合金材料用于制造

GEnxTM-2B 发动机的低压涡轮叶片，在 TiAl 合金的发展历程上是一个重要的里

程碑[6]。近 30 年，相继有 Ti-(45-47)Al-2Nb-2Mn-0.8 vol%TiB2/45XD/Ti-47Al-2W-

0.5Si 合金应用于工业燃气轮机和汽车发动机部件，使发动机重量约减少了 72.5 

Kg，大大地提高了飞机燃料利用率，降低了能源损耗，证明 TiAl 合金具备良好

的应用前景[7-9]。 

TiAl 合金组织中主要包含两种金属间化合物，即 α2-Ti3Al 和 γ-TiAl[10]。α2-

Ti3Al 具有密排六方、DO19 型有序超点阵结构，滑移系很难开动，因而其室温脆

性大。γ-TiAl 相是面心立方、L10 型有序超点阵结构，Ti 和 Al 原子之间的键合力

强，使 γ 相可以保持良好的高温强度和刚度，同时也造成了 TiAl 合金室温塑性

和断裂韧性较低。TiAl 合金的室温塑性低、高温强度不足成为了阻碍其广泛应用

的障碍[11]。此外，提高其耐磨性也是一个亟待解决的问题。复合技术是改善 TiAl

合金在室温和高温下机械性能的一种新策略。尤其是陶瓷颗粒增强的 TiAl 复合

材料，因其制备工艺简单、成本低廉、性能可控而被广泛研究[12]。Liu 等人[13]通

过放电等离子烧结（SPS）成功制备了具有全片状结构的 Ti2AlC/TiAl 复合材料，

且Ti2AlC微纳米颗粒分散均匀。复合材料在 850 ℃下的极限压缩强度与其他TiAl

合金在 800 ℃下的极限压缩强度相当。最近，Liu 等人[14]成功设计了一种具有生
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物启发的微纳米层状结构的 Ti2AlC/TiAl 复合材料，在室温下表现出优异的压缩

性能。由此可以得出结论，增强相的分布形式会显著影响 TiAl 复合材料的性能。

黄陆军等人[15]的研究表明，连续的网络增强分布可以提高强度，而不会造成严重

的塑性破坏。王大群[16]研究了原位合成的 Ti2AlN/TiAl 基复合材料的摩擦学性能。

结果表明，具有网状分布的 Ti2AlN 颗粒显著提高了复合材料的硬度和模量以及

耐磨性。鉴于上述文献，TiAl 复合材料的结构设计可以从增强相呈连续网络分布

方面进行考虑。 

本文以碳纳米管（CNTs）为碳源添加到 Ti-45Al-8Nb 预合金粉末中，引入了

Ti2AlC 相，采用 SPS 技术制备了 Ti2AlC 网络分布增强 TiAl 复合材料。研究了复

合材料显微组织和增强体组织的形成过程，揭示了烧结温度对 TiAl 基复合材料

的组织及增强相分布规律的影响，讨论网络结构 Ti2AlC/TiAl 复合材料的室温和

高温强韧化机制，同时对复合材料的室温及高温摩擦磨损性能进行研究，总结了

网络 Ti2AlC 相对磨损性能的影响。本研究对 TiAl 复合材料的组织结构设计以及

高温力学性能强化理论提供实验依据和指导意义。 

1.2 TiAl 合金概述 

1.2.1 TiAl 合金的基本性质 

科研工作者通过实验数据评估和热力学模拟分析，建立了一个较为完整的

Ti-Al 二元合金相图[17-19]。目前，得到广泛使用和认可的 Ti-Al 合金相图如图 1-1

所示[20]。从图中可知，Ti-Al 合金相图中主要存在的金属间化合物有-Ti 置换固

溶体、β-Ti 固溶体、α2-Ti3Al 相和 γ-TiAl 以及-TiAl3 相。其中，-Ti 置换固溶体、

β-Ti 固溶体属于 Ti 基合金，α2-Ti3Al 相和 γ-TiAl 以及-TiAl3 相属于 TiAl 基合金

[21]。TiAl 基合金根据 Al 含量的高低可以分为 γ单相合金（Al 含量高于 49 at.%）

和 γ+α2 双相合金（Al 含量低于 49 at.%）。表 1-1 中给出了双相 TiAl 合金中典型

的两种金属间化合物的成分区间和晶体结构参数[22]。 
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图 1-1 TiAl 合金二元相图[20] 

表 1-1 Ti-Al 二元合金经典金属化合物主要参数[21] 

金属间化合物 
Al 含量

（at.%） 
晶系 空间群 

密度

（g/cm3） 

熔点

（K） 

硬度

（HV100） 

Ti3Al 22~39 六方 P6/mmc 4.183 1933 260~380 

TiAl 48~69.5 四方 P4/mmm 3.87 1753 240~260 

 

γ-TiAl 和 α2-Ti3Al 相的晶体结构如图 1-2 所示。γ-TiAl 相属于四方晶系，是

L10晶体结构，空间群为 P4/mmm，晶格常数分别为 a=b=0.3976 nm，c=0.4049 nm，

通常 c/a 值会受 Al 含量的影响在 1.01~1.03 之间波动[23]。其化学成分存在较宽的

区间，约 48~69 at.% Al。γ相的密度约为 3.7~3.9 g/cm3，熔点约为 1480 ℃。Ti 和

Al 原子成键时，Al 原子 P 轨道电子极化，引发强的键合力，γ 相中各原子扩散

所需的激活能被提高，使得 γ 相在高温下可以维持较高的高温强度和蠕变性能。

但 γ相内部可开动的滑移系少，室温下脆性较大[24-25]。 

α2-Ti3Al 相是六方晶系、DO19 型晶体结构，晶格参数为：a=b=0.5782 nm，

c=0.4629 nm，空间群为 P6/mmc。在平衡稳定状态下，α2 相通常以片层状与 γ相

平行交替排列分布。α2 相在冷却过程中会发生无序-有序相的转变，一般认为 α2

相转变温度在 1125~1150 ℃之间，低于这个温度的 α2 相为 DO19 有序结构，高于

这个温度范围时 α2 相为具有密排六方结构（hcp）的无序 α-Ti3Al 固溶体。α2-Ti3Al

主要通过三个滑移系来进行变形：即<a>型 <112ത0>(0001)和<112ത0>(101ത0)滑移系
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及<2c+a>型<112ത6>(112ത1ത)滑移系。<2c+a>型滑移系很难被开动，因此 α2 相可开

动滑移系少，具有本征脆性[26-28]。 

 

图 1-2 经典 TiAl 金属间化合物晶体结构示意图（a）α2-Ti3Al；（b）γ-TiAl 

对于双相 TiAl 合金，其热处理工艺或加工方式不同所获得的显微组织也不

同，其中四种组织最具有代表性，即等轴近 γ组织（Nearly）、双态组织（Duplex）、

近片层组织（Near lamellar）、全片层组织（Fully lamellar），其显微组织图如图 1-

3 所示[29-30]。等轴近 γ组织是在共析转变温度 Te（1125 ℃）附近退火得到，其退

火组织主要是等轴 γ 晶粒，γ 相晶界处分布少量的 α2 相；双态组织由 γ+α2 片层

团和等轴 γ晶粒组成，在 γ和 α两相区热处理可以得到；近片层组织和双态组织

略微相似，二者区别于 γ相和片层团的体积分数不同，退火温度在 Tα以下 20 ℃

左右即可获得，主要有 γ+α2 片层团组成，在片层团边界有少量粗化和等轴的 γ

相；全片层组织是在 Tα 以上退火得到，但值得注意的是，需要严格控制热处理

温度和保温时间，在此过程中 α相会迅速长大，最终可能使组织粗化。 

 

图 1-3 TiAl 合金典型的四种显微组织:（a）全片层组织；（b）近片层组织；（c）双态组

织；（d）近 γ组织[31] 
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1.2.2 TiAl 合金的发展过程及趋势 

TiAl 系二元合金于 20 世纪 50 年代初被美国材料学家报道，并测定了 TiAl

相的晶体结构、晶格参数、固溶范围[32]。1965 年，美国科学家报道该合金在高

温（950 ℃）下具有良好的高温抗蠕变和抗氧化能力，然而，这种合金的室温塑

性极差，不能满足应用要求而未受到广泛关注[33]。直到 1980 年左右，Pratt and 

Whitney 公司和美国 Wright-Patetsron 空军基地航空航天材料研究室等科研人员

通过添加合金元素改性对 TiAl 合金进行系统研究，研究发现添加钒可以将 Ti-

48Al-1V-0.3C（at.%）合金的室温延展性提高至 1.5%，该成分合金也作为第一代

TiAl 合金的代表，这一研究结果给 TiAl 合金的应用带来了希望[34-35]。 

虽然第一代TiAl合金室温塑性得到一定改善，当仍未能满足工程应用需求。

直至 80 年代末，人们集中于通过添加合金元素提高 TiAl 合金的综合性能。美国

GE 公司成功研发了第二代 TiAl 合金，代表成分为 Ti-48Al-2Cr-2Nb，Cr、Nb 元

素的加入使 TiAl 合金的室温强度、塑性、高温抗氧化性能被提高[36]。在上世纪

90 年代初，Ti-48Al-2Cr-2Nb 合金作为压气机低压叶片通过了台架测试要求，从

而又掀起了 TiAl 合金的研究热潮。经过二十多年的研究，研究人员发现在第二

代 TiAl 合金的基础上增加 Nb 元素含量，可以提升 TiAl 合金的高温强度、抗蠕

变性和抗氧化性能[37]。通过在高 Nb 含量的 TiAl 合金中加入难熔元素（Mo，W，

Ta 等）发展出了第三代 TiAl 合金，简称 TNM 合金，具有代表性的成分有：陈

国良院士开发的高 Nb-TiAl 合金、国外学者提出的 TNB（Ti-45Al-8Nb-0.2C）合

金[38-41]。添加微量的 B、C、Si、N 等元素作为晶粒细化剂对第三代 TiAl 合金进

行改良，即可获得第四代 TiAl 合金[42]。 

随着航空航天工业的迅速发展，飞行器轻量化、快速化、节能化等要求发动

机需具备更好的性能[43]。TiAl 基合金具有较低的密度和高比强度，具有良好的高

温抗蠕变性能和热稳定性，可以替代部分高密度的 Ni 基合金[44-46]。TiAl 合金因

同时具备金属和陶瓷性能[47]，以及其导热系数高和热膨胀率低，可以取代部分高

温合金。TiAl 合金的上述优点充分符合新材料轻质高强度的要求，使得其不仅在

飞机发动机应用领域展现出巨大的作用，而且在生物医学、化工产业、能源工业

中的应用也逐渐增多。因此，TiAl 基合金被视为最具潜力的待开发的高温轻质结

构材料。它与其他高温合金的性能对比如表 1-2 所示[48]。 
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表 1-2 TiAl 基合金、Ti 基合金、Ti3Al 基合金、Ni 基合金的性能[48] 

性能 TiAl 基合金 Ti 基合金 Ti3Al 基合金 Ni 基合金 

晶体结构 L10 Hcp/Bcc DO19 Fcc/L12 

弹性模量（GPa） 160-180 95-115 100-145 190-210 

断裂强度（MPa） 450-700 480-1200 800-1140 1250-1450 

屈服强度（MPa） 400-630 380-1150 700-990 800-1200 

室温塑性（%） 1-4 10-25 2-10 3-25 

高温塑性（%） 10-20 12-50 10-40 20-80 

密度（g/cm-3） 3.7-4.1 4.5-4.6 4.1-4.7 7.9-9.5 

蠕变极限（℃） 750-950 600 750 800-1090 

抗氧化极限（℃） 800-950 600 650 870-1090 

TiAl 基合金虽具有大量的优点，但是其相组成是金属间化合物，原子排列长

程有序，所以该合金仍有不足之处。TiAl 合金的室温塑性较低和 800 ℃以上的

高温强度仍需要提高，以扩大其工程应用范围[49]。根据固溶强化、细晶强化、加

工硬化和第二相沉淀强化等理论，可以通过微量元素合金化、变形热处理和循环

热处理等方法调控组织，从而提升合金室温塑性和强度[50]。但是，单一的金属间

化合物的高温强度和热稳定性及抗蠕变性能很难满足航空航天应用要求。而复合

材料技术利用增强体与基体协同作用特点，制备的复合材料既有金属间化合物的

优点，又保留了增强相的特性，弥补了单一金属间化合物的不足[51]。所以，通过

复合技术获得综合性能优异的 TiAl 复合材料将成为 TiAl 合金研究的热点。 

1.3 TiAl 基复合材料研究现状 

复合技术是改善 TiAl 合金性能的一个有效途径，通过引入第二相复合化来

实合金的强化和韧化，以推动 TiAl 合金在飞行器发动机等高温结构材料中的应

用。自 20 世纪 70 年代以来，材料设计理念开始被人们关注，随后在复合材料技

术迎来了飞速的发展[52-54]。目前，TiAl 基复合材料的研究大多集中在通过原位自

生法制备，原位生成的增强相与基体之间的界面不会产生反应物，界面存在共格

关系，保障了基体与增强相界面强的结合力。采用原位合成法制备的 TiAl 复合

材料时，增强相的分布方式、体积分数、尺寸等对复合材料的性能都有关键的影
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响[55]。TiAl 复合材料制备常用的方法有铸造冶金法、自蔓延高温合成法、粉末冶

金法等。 

1.3.1 TiAl 复合材料制备技术 

TiAl 复合材料制备常用的方法有铸造冶金法、自蔓延高温合成法、粉末冶金

法等。 

(1) 铸造冶金法 

铸造工艺在我国有着悠久的历史，具有可以直接形成、生产成本低等优点。

铸造冶金根据加热方式不同主要分为电子束熔炼、真空电弧熔炼、等离子电弧熔

炼、凝壳感应熔炼四种，再搭配熔模精密铸造或金属模铸造[56-58]。TiAl 基复合材

料制备使用最为广泛的工艺是真空电弧熔炼配备熔模浇注。采用铸造冶金技术制

备 TiAl 基复合材料虽具有一定的优点，但其缺点也非常显著，因为在凝固过程

中会形成成分偏析和粗大的组织结构，从而会恶化材料的室温延展性。通常还需

要通过热处理工艺来对微观组织进行改善和调控。 

真空电弧熔炼是在密闭的炉体中，炉体内抽成真空或者充入惰性气体，然后

通过炉顶通入的电极产生电弧，这种电弧的温度很高（约 5000 K），电弧产生的

热量使金属原料加热至其熔点以上，从而实现金属的熔炼。在熔炼过程中通常是

采用水冷铜坩埚技术对炉体进行保护，并使熔体凝固。熔炼过程中可能会有熔体

温度分布不均匀、低熔点易挥发元素挥发导致化学成分不均匀等问题，通常采用

多次重熔的办法以保证获得质量更高的铸锭。Fang 等人[59]采用单质金属为原料，

通过非自耗真空电弧熔炼制备了不同碳含量的 TiAl 复合材料。重复熔融五次得

到成分均匀的样品。结果表明：碳化物溶解了部分合金元素提高了组织的均匀性，

压缩测试表明，室温下，1.5 wt.%含量的TiAl合金抗压强度最高可达2324.3 MPa，

压缩应变为 26.5%。当测试温度从 750 ℃升高到 850 ℃时，合金的抗压强度从

398 MPa 增加到 541 MPa，压缩应变从 6.1%增加到 12.2%。 

凝壳感应熔炼是在水冷铜坩埚中熔炼金属时，金属熔体凝固时会产生一层固

体壳层存在坩埚与金属熔体之间，可以避免金属受到坩埚的污染，即称之为凝壳

[60]。在熔炼时坩埚外部的弧形线圈形成一个强磁场，磁力线通过冷坩埚聚集到坩

埚内的原料上，随着功率增加，强化磁场促进金属原料熔化并产生强烈的搅拌作
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用，从而获得成分均匀的合金。北京科技大学李书江、林均品等人[61]通过感应凝

壳熔炼与真空自耗熔炼工艺结合以克服高 Nb-TiAl 合金在凝固过程中由 Nb 元素

扩散不均匀引起的严重偏析。并且得出结论，感应凝壳熔炼制备的合金收得率要

远小于真空自耗熔炼制备的合金收得率，其重量损失主要是有凝壳大小和合金熔

液挥发共同影响。 

等离子电弧熔炼是以电流通过惰性气体时使气体电离产生弧光，利用弧光放

出的热量对反应性金属或合金进行熔融。等离子熔炼具有功率大、效率高、工作

稳定、噪音小、可减少元素损失并能去除杂质元素等特点。其等离子电弧属于压

缩电弧，能量集中，电离度高，具有高温可控性，因而更适合熔炼难熔金属、活

泼金属或合金。国外学者 Kin 等人[62]在 Ar 气氛围下，采用等离子电弧炉熔炼了

Ti-48Al-2W 金属间化合物。显微组织中观察到平均晶粒粒度约 75 μm，且存在枝

晶偏析。比较了不同 Al 含量的 TiAl-W 金属间化合物的高温压缩性能，结果表

明：TiAl 基金属间化合物中 Al 含量越低，高温变形过程中的流动软化激活能越

高。 

电子束熔炼是在真空条件下，阴极在高压电场下被加热发射出流动电子束，

电子束轰击到坩埚内的物料上，其动能被转化为热能使物料被熔化形成熔池。这

种熔炼技术具有温度高功率和加热速率可调控、产品质量好等特点，但是也存在

比耗电较大、对真空环境要求高等问题。 

(2) 自蔓延高温合成法 

自蔓延高温合成法是利用原料之间相互反应释放出热量使合成反应自发进

行，完成材料的制备。该方法极大地简化了工艺，具有合成速度快、生产效率高

等特点，多用于制备梯度功能材料、金属间化合物、陶瓷材料和复合材料等[63]。

但是该技术也存在缺点，即制备的材料中含氧量较高并且存在较大的空隙率，因

此不能很好地满足使用需求。 

(3) 粉末冶金法 

TiAl 基复合材料的粉末冶金制备工艺是指以 Ti、Al、和其他单质元素粉末

或 TiAl 预合金粉末为原料，将其装入模具中，经压实且在一定温度下进行烧结

固化成近成形零件。该方法是一种经典且具有前沿性的先进材料制备成形工艺，
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常用于生产金属基复合材料与陶瓷制品。相比于上述提到的铸造冶金和自蔓延高

温合成法，粉末冶金工艺的优点可以总结如下[64]： 

（1） 复合材料的物相组成和晶粒尺寸容易控制。 

（2） 减少合金宏观成分偏析、组织粗大不均、缩孔等缺陷。 

（3） 是一种近净成形技术，可以制备出复杂形状的零件。 

（4） 生产效率高。 

粉末冶金法又可以分为预合金粉末法和元素粉末法。这两类制备方法区别于

粉末状态的不同，在实际生产工艺中各有优缺点。 

预合金粉末法是利用合金化的TiAl基合金粉末为原料，随后进行压制成形、

烧结固化，最后制备出 TiAl 基合金的工艺方法。预合金粉末冶金法还可以细分

为两个过程，即预合金粉末的制备和致密化过程。 

TiAl 基预合金粉末的制备难度较大、成本高。因为 TiAl 基合金熔点较高

（1450 ℃），并且熔体活性较高，极易吸附碳、氢、氧等杂质，与坩埚材料也会

发生反应。因此，只能采用水冷坩埚或无坩埚技术，其制备工艺难度大，设备较

昂贵。但是采用预合金粉末冶金制备的 TiAl 基复合材料的化学成分均匀、组织

细小、力学性能优异，远比其他工艺要好。目前，预合金粉末的制备方法主要有

惰性气体雾化法（GA）和等离子旋转电极雾化法（PREP），其次还有机械合金化

（MA）、转盘雾化法（CA）、熔盐电解法、自蔓延高温合成法[65]。 

元素粉末法冶金法是将 Ti、Al 和其他元素粉末（如 Nb，Mo，Y，C 等）通

过混粉装置在保护气氛下按一定比例进行均匀混合后，在模具中冷压成形，然后

在真空烧结炉中，烧结固化反应得到致密的合金块。该工艺使用的原料粉末尺寸

可以更细，也便于添加其他微量元素烧结后获得的组织细小均匀，相比于铸造冶

金和预合金冶金工艺，元素粉末冶金的成本更低。但是，该工艺也存在两个主要

缺点：一是元素混粉后胚料中氧含量相对较高，二是在烧结过程中 Ti、Al 元素

活性差异大，容易形成孔洞。为了保证获得致密的烧结体，必须施加一定压力或

者对烧结后的胚料进行热等静压处理。粉末冶金 TiAl 复合材料制备的致密化手

段较为多样化，如真空烧结、热等静压烧结、热压烧结、无压烧结、放电等离子

烧结等[66]。 
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放电等离子烧结（SPS）又称场辅助烧结和脉冲电流烧结，是近代新兴的一

种先进成形技术。SPS 技术是通过施加单轴压力和高能直流脉冲电流作用于胚料

粉末，粉末颗粒之间产生电场，激发高温等离子体使相邻的粉末颗粒之间产生放

电引起高温，实现粉末的快速烧结致密化。相比于其他致密化技术，SPS 可以在

合适的温度下短时间内实现快速致密化。北京科技大学路新等人[67]以高 Nb-TiAl

预合金粉末为原料，采用 SPS 技术制备了具有细小微观组织和优异室温力学性

能的高 Nb-TiAl。在 1100 ℃烧结的样品组织均匀，室温下抗拉强度为 1024 MPa，

延伸率为 1.16%。 

1.3.2 增强相的选择 

在 TiAl 基体中添加增强相复合化调控组织与性能时，增强相除了要具备优

异的硬度、强度和刚度等机械性能以外，其与基体的化学相容性也不容忽视，如

热稳定性、弹性模量、热膨胀系数、热失配率是否匹配等[68-70]；此外，增强相与

基体应不会反应生成对界面有害的产物而导致材料性能降低。根据增强相在基体

中存在形式不同，可以分为连续增强（纤维增强）和非连续增强。 

目前常用于 TiAl 基复合材料的纤维型增强相主要包括 W、Ti、Mo、TiNb 金

属纤维，SiC、Al2O3、TiB2 等陶瓷纤维[71-73]。连续纤维增强 TiAl 基复合材料制备

工艺相对复杂，且很难避免纤维增强相与基体之间界面应力集中、热膨胀系数不

匹配等问题，从而导致复合材料力学性能受损、强化效果降低。 

非连续增强相通常包括二元陶瓷相 TiC、TiB2、Ti5Si3、SiC 以及三元层状化

合物 MAX 相系列。非连续短纤维、颗粒及晶须增强相的制备工艺简单、价格低

廉，增强 TiAl 基复合材料时具有各向同性特征，是目前 TiAl 基复合材料的研究

热点。在非连续增强 TiAl 复合材料的增强相中，颗粒增强相与 TiAl 基体的化学

相容性较好，因而，颗粒增强 TiAl 复合材料近年来被广泛研究。表 1-3 列出了颗

粒增强 TiAl 基复合材料采用的增强体的性能特点[74]。其中 TiC、、TiB、TiB2、

Ti2AlC、Ti2AlN 与 TiAl 基体的一些基本性质相似，密度、泊松比均与 TiAl 基体

相近，热膨胀系数相差一倍左右，是较为合适的几类颗粒增强相。其中 Ti2AlC 可

以由 TiC 或 C 与 TiAl 反应生成，是 MAX 相中比较具有代表性的一种陶瓷增强

相。 
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表 1-3 颗粒增强 TiAl 基复合材料常用的增强体的性能特点[74] 

增强相 
密度

（g/cm-3） 

熔点

（K） 

导热系数 

（J.CM-1.S-1.K-1） 

热膨胀系数

（10-6℃-1） 
泊松比 

弹性模

量

（GPa） 

TiC 4.99 3433 0.172-0.311 7.4-8.8 0.180 440 

TiB 4.57 2473 -- 8.6 -- 550 

SiC 3.19 2973 0.168 4.63 
0.183-

0.152 
430 

TiB2 4.52 3253 0.244-0.260 4.6-8.1 
0.09-

0.28 
500 

B4C 2.51 2720 0.273-0.290 4.78 0.207 445 

Al2O3 3.97 2323 -- 8.3 -- 420 

ZrB2 6.09 3373 0.231 5.368 0.144 503 

Ti2AlC 4.1 -- -- 8.2 0.170 278 

Ti2AlN 4.3 -- -- 8.3 0.180 276 

MAX 相最初由 W.Jeitschko 和 H.Nowotny 等人[75]在上世纪 60 年代研究氮化

物和碳化物时发现的，属于一种三元层状金属陶瓷。MAX 相是一类化合物的总

称，在二十世纪初被确定其表达通式为 Mn+1AXn。其中 n=1,2,3，M 表示ⅢB，

ⅣB，ⅤB，ⅥB 族过渡元素。A 代表Ⅲ，Ⅳ主族元素，X 代表 C 或 N。MAX 相

属于密排六方晶体结构，空间群为 P63/mmc，结构示意图如图 1-4 所示。MAX

相同时具有金属和陶瓷的某些优异的性能：在室温下具有低密度、高弹性模量、

良好的导电和导热能力，可进行机械加工；在高温下具有较高的高温稳定性和高

温抗氧化性能，且具有一定的高温可塑性。典型的几种MAX相如Ti2AlN、Ti2AlC、

Ti3SiC2 等。 

Ti2AlC 是一种三元层状化合物，属六方晶系，空间群为 P63/mmc，其密度为

4.1 g/cm-3，热膨胀系数为 8.310-6 K-1。由于 Ti2AlC 的高熔点、低密度、抗氧化

性和耐腐蚀性，研究员正努力将其与TiAl等金属间化合物复合改善其力学性能。

Ramasehana 等人[76]采用反应烧结制备了 TiAl/Ti2AlC 复合材料，在常温和 900 ℃

下的复合材料的强度分别为 800 和 400 MPa，且复合材料的断裂韧性值达到 17.8 
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MPa m1/2。近年来，有报道将碳纳米管（CNTs）作为碳源合成具有高力学性能的

Ti2AlC/TiAl 复合材料。Kulkarni 等人[77]以 CNTs 和 TiAl 粉末为原料，采用 SPS

合成了 Ti2AlC，获得的 Ti2AlC 样品的密度提高及硬度增强（5.08 GPa）。近十年

来，CNTs 被用作陶瓷增强材料提升强度、刚性和韧性等性能。Lei 等人[78]采用

SPS 制备了以 CNTs 为添加剂，Ti-48Al-2Cr-8Nb 为原始粉末的 TiAl 复合材料。

CNTs 与 TiAl 反应生成 TiC 和 Ti2AlC 相。当 CNTs 含量为 0.4 wt.%时，复合材料

在室温下的力学性能最好，维氏硬度和弯曲强度分别为 377 HV 和 879 MPa，压

缩强度和应变分别为 2554 MPa 和 31.86%. 

 

图 1-4 MAX 相的晶体结构示意图（M2AX，M3AX2，M4AX3） 

1.4 TiAl 基复合材料的性能 

1.4.1 TiAl 复合材料的压缩性能 

压缩测试是一种常用的材料力学性能测试方法，用来评估材料在受压力作用

时的性能和行为。压缩测试可以获得材料的抗压强度、压缩率、压缩模量等性能

参数。TiAl 基复合材料结构件在服役过程中起到承受载荷、抵抗变形的作用，深

入研究其承压和负载情况对复合材料的工程应用具有指导意义。因此选择压缩测

试对 TiAl 复合材料的室温及高温抗压性能进行评估。 

Zhou 等人[79]采用 SPS 制备了含微量多层石墨烯的 TiAl 复合材料，并对其室

温压缩性能进行评估。结果显示 TiAl 预合金粉末和石墨烯在烧结过程中反应生
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成 Ti2AlC 相，可以细化组织和提升性能。基体合金室温下的抗压强度和压缩应

变分别为 2001 MPa 和 35%，添加石墨烯含量为 0.8 wt.%的 TiAl 复合材料的室温

抗压强度和应变分别为 2347 MPa 和 33%，强度提升了约 15%。此外，Wang 等

人[80]使用 TiAl 预合金粉末添加石墨烯原位合成 Ti2AlC 增强颗粒，并对 TiAl 复

合材料的高温压缩变形过程及其变形机制进行探讨。结果显示石墨烯含量增加，

基体组织从全片层转变为近片层；石墨烯添加量为 0.3 wt.%时复合材料的流变应

力值最大，微纳米 Ti2AlC 颗粒通过细化晶粒和阻碍位错形成位错堆积促进动态

再结晶，产生软化效应。 

1.4.2 TiAl 复合材料的拉伸性能 

静态拉伸测试是材料力学性能测试中常见的试验方法之一。它可以用来评估

材料受轴向拉伸载荷时的力学性能，可以获得材料的塑性变形能力、断裂强度、

延伸率、屈服强度、弹性模量等重要性能指标。在实际工程应用中，零件的设计

往往需要拉伸性能指标作为指导，如零件的刚度设计时主要考虑弹性模量；零件

的强度设计需要考虑材料的屈服强度和抗压强度，并且抗拉强度与弯曲疲劳强度

存在一定的比例关系，这为设计在交变载荷下使用的零件提供了参考价值。材料

的强度和塑性等重要参数是帮助工程师确定材料是否适用与特定的应用场景的

理论依据。因此，有必要提供拉伸测试来评估 TiAl 基复合材料的抗拉性能。Wu

等人[81]采用等离子弧熔炼研究了一种成分为 Ti-45Al-8.5Nb-(W, B, Y)的高 Nb-

TiAl 合金的静态拉伸和疲劳断裂行为，并结合显微组织进行讨论。结果显示所获

得的合金组织为接近片层组织，具有均匀的、较细小的片层团。同时，无规则分

布的硼化物的是导致实验合金细化的主要原因之一。试验合金的极限抗拉强度为

710 MPa。Li 等人[82]研究了硼（B）对 TiAl 合金组织演变和高温性能的影响。随

着 B 含量增加，合金的高温极限抗拉强度显著提高，含 1.0 at.% B 的 TiAl 合金

在 800--900 ℃时的高温极限抗拉强度随着测试温度升高而降低，800 ℃时为

656.12±20.54 MPa，硼的加入可以使合金的高温抗拉强度稳定在 500-700 MPa。

B 元素固溶强化、TiB 阻碍位错塞积和对片层团的钉扎作用使 TiAl 合金性能显

著提高。 
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1.4.3 TiAl 复合材料的摩擦磨损性能 

TiAl 合金作为高温结构件应用于发动机或涡轮增强器中，其耐磨性是影响

材料使用寿命的重要因素。提高 TiAl 合金的耐磨性能常用的方法有表面改性（表

面渗碳、激光表面合金化等）、复合材料改性法。研究表明 TiAl 合金的自摩擦系

数在 0.4~0.8 范围内波动，磨损率（W）在 2.210-3~2.810-4 mm3/N m 之间，其

磨损机制主要有犁沟磨损、磨粒磨损、粘着磨损和氧化磨损[83]。Wang 等人[84]采

用粉末冶金法制备了 15 vol.%Ti2AlN/TiAl 复合材料，并研究其室温和高温摩擦

学性能。结果显示复合材料的摩擦系数和磨损率均低于 TiAl 合金。随着测试温

度升高，复合材料磨损机制由磨粒磨损向粘着磨损转变，并且在高温下复合材料

表面会形成具有保护作用的氧化膜。Ti2AlN 相起到承载载荷、抑制磨粒滑移以及

细化组织的作用。Wang 等人[85]通过添加镀铜石墨实现了 TiAl 金属间化合物良好

的润滑性和低磨损性。摩擦系数降低 50%以上，磨损率降低一个数量级以上。其

优异的摩擦学性能归因于软质摩擦膜的形成和原位生成较硬的 TiC 增强相的协

同作用。 

1.5 课题主要研究内容 

本文拟通过在 Ti-45Al-8Nb 合金粉末中添加碳纳米管，采用放电等离子烧结

制备出增强体呈网络结构分布的 Ti2AlC 增强 TiAl 基复合材料，然后，对复合材

料的组织形成规律、组织结构对力学性能的影响、摩擦磨损行为和磨损机制进行

研究，主要研究内容包括： 

（1）设计合理的机械球磨参数和烧结工艺，制备出力学性能优异的网络结

构 TiAl 复合材料。 

（2）研究不同烧结温度制备的网络结构 Ti2AlC/TiAl 基复合材料的组织合成

过程、演变机制及组织特征。 

（3）通过室温压缩和高温拉伸性能测试，研究碳纳米管添加量和烧结温度

对 Ti2AlC/TiAl 基复合材料综合力学性能的影响。 

（4）揭示网络分布 Ti2AlC 增强相在复合材料变形过程中的增强增韧机制。 

（5）研究不同碳纳米管添加量复合材料的室温和高温摩擦学行为，对其磨

损过程和机制进行分析。  
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第 2 章 实验材料与方案 

2.1 实验原材料 

本研究选用碳纳米管(CNTs)和 Ti-45Al-8Nb 预合金粉末为原材料，以制备网

络结构Ti2AlC/TiAl复合材料。CNTs购自中科时代纳米有限公司，直径10-20 nm，

长度 10-30 μm，如图 2-1 所示。 

 

图 2-1 碳纳米管(CNTs)形貌图 

Ti-45Al-8Nb 粉末购自西安塞隆金属材料有限公司，粒径范围 45-150 μm，通

过旋转电极离心雾化法制备，Ti-45Al-8Nb 粉末如图 2-2（a）所示。图 2-2（b）

显示了通过机械混合后的复合粉末形貌，可以看出，混合后 Ti-45Al-8Nb 粉末大

多数仍保持球形，NTs 均匀粘附在其表面，通过 EDS 检测得以证实。 

 

图 2-2 混合前后的 Ti-45Al-8Nb 粉末 
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所用 Ti-45Al-8Nb 合金粉末和 CNTs 的化学成分列于表 2-1，由表可知，所

购的 CNTs 和 Ti-45Al-8Nb 粉末纯度很高。 

表 2-1 Ti-45Al-8Nb 合金粉末和 CNTs 的化学成分 

Powder 
Element (at.%) 

Ti Al Nb O H C 

Ti-45Al-8Nb Bal. 44.896 7.943 0.024 0.018 0.020 

CNTs -- -- -- 0.006 0.008 99.986 

2.2 技术路线与复合材料制备工艺 

2.2.1 技术路线 

本实验是在本课题组以往的实验基础上，查阅国内外研究文献，结合 TiAl 与

C 的反应，以及 TiAl 合金相图制定了合理的球磨混粉和烧结工艺。研究技术路

线如图 2-3 所示： 

 

图 2-3 本文技术路线图 

(1) 根据设计称量所需的原料； 

(2) 将称量好的 CNTs 和 Ti-45Al-8Nb 合金粉末进行球磨混粉； 

(3) 混合得到不同质量分数 CNTs 的 TiAl 粉末装入石墨模具中，放入 SPS 烧

结炉中进行真空烧结； 
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(4) 将烧结得到的复合材料进行电火花线切割，切取组织表征，高温拉伸、

压缩，摩擦磨损所需的试样； 

(5) 复合材料分别进行 SEM、EBSD、TEM、EDS、压缩、拉伸、摩擦磨损试

验。 

2.2.2 复合材料制备相关设备 

(1) 电子天平：分为常量电子天平和微量电子天平。常量电子天平称量范围

在 100-200 g，灵敏度为 0.1 g。微量电子天平称量范围 0-50 g，灵敏度为 0.00001 

g 在称量过程中需使用称量纸以避免原料被污染，并使天平保持水平。 

(2) 行星式球磨机 QM-3SP4L：行星式球磨机通常是在同一转盘上装置四个

球磨罐，当转盘转动时，球磨罐绕转盘轴作行星式运动。球磨罐内的磨球在高速

运转中分散混合样品。在使用时填料应少于罐容积的 2/3，转速在 100-600 R/min

以内。 

(3) 放电等离子烧结炉 LABOX-650F：放电等离子烧结炉具有升温速度快、

烧结时间短、晶粒均匀、获得材料的致密度高等优点。该技术利用脉冲能、放电

脉冲压力和焦耳热产生的瞬时高温场来实现烧结过程。该设备包括烧结仓、冷却

塔和控制室。烧结时通过上下压头实现传热和加压，可以实现 2500 ℃高温和 50 

MPa 压力。 

 

图 2-4 放电等离子烧结炉 
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2.2.3 球磨混粉 

欲制备增强体呈网络结构分布的 TiAl 复合材料，TiAl 粉末需要保持球形，

通过球磨使碳纳米管均匀粘附在其表面，所以采用低能球磨即可。高能球磨会导

致 TiAl 合金球形粉体破碎，而且可能产生高温氧化。 

按照成分设计，采用微量天平(精度 0.00001 g)分别称取相应质量的 CNTs 和

Ti-45Al-8Nb 粉末，其中 CNTs 质量分数(wt.%)分别为 0%，0.2%，0.6%，1.0%。

不同成分的复合粉末分别装入不锈钢球墨罐中密封，混合所使用的不锈钢球与粉

末原料的质量比为 3:1，磨球直径为3 mm 和6 mm，比例为 3:2，球磨转速 300 

r/min，总混合时长 6 h。球磨结束后使用滤筛将磨球与复合粉末分离。最后得到

混合均匀的复合粉末分别命名为 TiAl-0C，TiAl-0.2C，TiAl-0.6C，TiAl-1.0C。 

2.2.4 烧结工艺 

众所周知，烧结压力、温度和时间对烧结样品的质量具有重要影响。从理论

上来说，烧结压力越大，所制备的样品致密度也会越高。然而在实际烧结过程中，

需要考虑所使用的石墨模具的承受压力。本文所使用的石墨模具理论上可以承受

45 MPa 压力，但考虑到烧结过程中粉体会受热膨胀，最终选择 30 MPa 恒定压力

作为实验压力参数，以为的致密度良好的烧结体。 

本文选用的预合金粉末作为原料，如果烧结温度过低会导致粉末之间不能很

好的结合而造成大量孔洞。实验使用的原料是 Ti-45Al-8Nb 粉末和 CNTs，文献

研究表明[86-87]，C 与 TiAl 在 750 ℃就开始发生反应，到 1200 ℃反应能彻底进

行。参考 TiAl-Nb 合金相图[88]可知，1200 ℃位于合金相图 γ+α相区。且 TiAl 在

不同温度下烧结可以获得四种典型的显微组织（Nearly、Duplex、Near lamellar、

Fully lamellar）。其中细小全片层组织具有最佳的强度、断裂韧性和高温抗蠕变性。

为了避免温度过高引起晶粒粗化，所以选择了 1200 ℃至 1350 ℃（α相区）进行

烧结，探索烧结温度对复合材料组织的影响。烧结时间相比于烧结温度对于组织

的影响要小得多，但是烧结时间过短可能会导致粉末不能完全反应结合而产生孔

洞，时间过长又可能导致晶粒粗化，影响力学性能。不同烧结温度得到的样品命

名为 TiAl-1200，TiAl-1250，TiAl-1300，TiAl-1350。 
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结合文献调研和课题组的实验经验[5,80]，最终确定的烧结参数总结如表 2-2

烧结过程中保持恒定压力 30 MPa 直至冷却到室温。 

表 2-2 SPS 烧结工艺参数 

名称 参数设置 

烧结温度 1200~1350 ℃ 

升温速率 100 ℃/min 

保温时间 5 min 

烧结压力 30 MPa 

真空度 <10 Pa 

2.3 微观组织表征 

2.3.1 金相分析 

将烧结后的块体试样使用线切割沿中间部位割取小尺寸块体，用碳化硅砂纸

打磨（#180, #400, #800, #1200, #1500, #2000 目），然后进行机械抛光，样品通过

超声波清洗后进行蚀刻，所使用腐蚀液的配比为: 氢氟酸：硝酸：水的体积比为

1：1：3。最后使用倒置金相显微镜（型号 IE500M-T/R）对复合材料宏观组织进

行观察拍摄，目的是研究增强相分布和片层团尺寸。 

2.3.2 相及微观结构分析 

（1）XRD 物相分析 

经抛光后的样品的物相检测在 Bruke D8 的 X 射线衍射仪上进行，X 射线源

为 Cu 靶辐射。仪器工作电压和电流分别为 40 kV 和 40 mA，扫描角度 20˚~90˚，

扫描速率 4°/min。利用 MDI Jade 6.5 软件对扫描后得到的衍射图谱进行分析，并

与 PDF-2004 标准卡片对比确定物相组成。 

（2）扫描电子显微分析 

采用日立 SU 8010 冷场发射扫描电子显微镜（SEM）对粉末原料及混合后的

复合粉末进行观察。烧结复合材料在进行 SEM 观察前的制样方式与金相制样相

同。加速 15 KV，电流 10 μA。 
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（3）EDS 能谱分析 

相的化学成分通过 SEM 配套的能谱分析仪完成，产自英国 EDAX 公司，结

果可精确至小数点后两位。利用聚焦电子束照射到样品表面激发出电子，从而产

生特征 X 射线，X 射线经探测器处理后通过对 X 射线能量分布的分析确定样品

中元素的种类和含量。 

（4）EBSD 电子背散射衍射分析 

复合材料的相分布、晶体取向和位错密度等特征通过电子背散射衍射仪

(EBSD)进行分析，该设备探头型号为 CNANO。通过机械抛光和震动抛光结合制

备用于 EBSD 检测的样品，机械抛光后使用标乐 VibroMet2 震动抛光机抛光 10 

h，SiO2 抛光悬浮液的粒度为 0.05 μm。 

（5）透射电子显微镜（TEM）分析 

针对基体、增强相和晶界界面研究，研究相的晶体结构特征，需使用透射电

子显微镜（型号 TECNAI G2 F30-TEM）来完成。使用线切割切取尺寸为4 mm

的圆片，经过砂纸打磨至 80 μm 厚，然后利用离子减薄技术进行减薄。 

 
图 2-5 复合材料分析仪器 

（a）XRD 射线衍射仪；（b）SEM、EDS 和 EBSD 设备 

2.4 复合材料性能测试 

2.4.1 维氏硬度测试 

采用 HYHVS-1000 T 型数显维氏硬度计对烧结复合材料进行硬度测试。进

行测试前，试样需用碳化硅砂纸打磨至 2000 目，然后进行机械抛光，并确保两
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个平面平行。加载载荷为 300 g，保载时间 10 s，对不同制备参数的实验均测试

10 点，去掉最大值和最小值后计算其平均值。 

2.4.2 室温压缩测试 

根据国标金属材料压缩试验标准，压缩测试样品为圆柱形，长度和直径为之

比（长径比）1.5，所以本文制备的压缩样品尺寸为6  9 mm。压缩前需要用砂

纸打磨处理。在 MTS-370.10 万能材料试验机上进行室温压缩试验，压缩速率设

定为 0.35 mm/min，每个试样直至压断后停止压缩。每个成分的试样以相同条件

测试三次。 

2.4.3 高温压缩测试 

同室温相似，取6  9 mm 的圆柱形试样进行高温压缩性能测试。试验通过

外加加热炉实现高温。待炉体温度达到 900 ℃后，将试样装入加热炉中，保温 15

分钟后开始压缩，压缩速率设定为 0.5 mm/min，直至样品屈服后再次应力上升时

停止压缩。压缩结束后立即将被压后的试样进行水淬，用于后续的组织分析。 

2.4.4 高温拉伸测试 

本文通过对不同烧结温度和不同 CNTs 添加量的复合材料分别在 900 和 950℃

进行高温拉伸测试，对制备的网络结构 TiAl 复合材料进行力学性能评价。高温

拉伸试样根据拉伸试验机实验能力确定尺寸及形状如图 2-6 所示。试样表面磨光

后，在 MTS-370.10 万能电子试验机上进行拉伸试验，拉伸实验的温度为 900 和

950℃。初始拉伸应变速率为 0.001 s-1 （0.5 mm/min）。先将加热炉升温至实验设

置温度，然后将试样装夹好，等待炉内温度平稳后，再保温 10 分钟后进行拉伸，

拉伸断裂后的试样立即水淬，保留高温组织。 
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图 2-6 复合材料力学性能测试仪器 

2.4.5 摩擦磨损测试 

室温摩擦学行为研究在 HT-1000 型摩擦磨损试验机上进行（图 2-7（a））。

测试样品的尺寸为302 mm3。摩擦副由 TiAl 合金和直径为 4 mm 的 Si3N4 球组

成。在外加载荷 8 N 条件下，磨痕半径 3 mm，以 300 r/min 滑动速率摩擦 30 min。

摩擦系数通过配备的电脑自动记录。磨损宏观表面形貌和磨痕轮廓使用三维形貌

仪（CHOTEST）获得（图 2-7（b））。磨损体积可以通过具体的摩擦参数与形貌

图数据计算。磨损率根据公式 W=V/FS 计算，其中 V 是磨损体积，F 是施加载

荷，S 是滑动距离。对磨材料为 Si3N4 球,其直径约为 4 mm。试验前，试样依次

使用 180#、400#、800#和 1500#砂纸打磨处理。考虑到实际应用，实验环境不

做真空处理。测试温度为室温（25 ℃）及高温（600 ℃），试样随炉升温，到达

设定温度后保温 2 min，开始测试。 

 

图 2-7（a）高温摩擦磨损试验机；（b）三维形貌仪 (CHOTEST)  
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第 3 章 网络结构 Ti2AlC/TiAl 复合材料的组织演变规律 

3.1 引言 

TiAl 合金因其轻质、低密度、高比强度及优异的高温抗蠕变性等特点，成为

新一代极具发展潜力的高温结构材料，有望在 600-800 ℃服役温度范围内代替 Ni

基高温合金。但其仍然存在室温塑性差和高温强度不足的缺点。近年来，人们一

直致力于平衡室温塑性和强度的研究，以期打破 TiAl 合金的应用局限性。研究

结果显示，原位自生增强体对 TiAl 合金的力学性能可以起到强化作用。值得注

意的是，增强体在基体中均匀分布的方式虽然提高了合金的力学性能，然而却降

低了塑性。鉴于多晶合金材料晶界强化理论和基体变形协调机制，增强体以一种

独特的网络结构形式分布为复合材料的结构设计提供了可行的思路。Huang[89]研

究了增强体呈网络分布的 Ti 基复合材料，结果表明，网络结构增强不仅可以有

效改善 Ti 基复合材料塑性，还能提高其室温及高温强度。 

本章选用 Ti-45Al-8Nb 预合金粉末和碳纳米管为原料，采用机械球磨与放电

等离子烧结技术制备了网络结构 Ti2AlC 增强 TiAl 复合材料。探索烧结温度和碳

纳米管添加量对网络结构 Ti2AlC 增强 TiAl 复合材料组织、结构演变规律的影响。

利用 X 射线衍射（XRD）、金相显微镜（OM）、扫描电子显微镜（SEM）、电子

背散射衍射（EBSD）和透射电子显微镜（TEM）等设备对复合材料进行微观表

征，对其组织合成机理进行分析。 

3.2 烧结温度对网络结构 Ti2AlC/TiAl 复合材料组织结构的影响 

3.2.1 物相分析 

图 3-1 显示了网络结构 Ti2AlC/TiAl 复合材料在 1200-1350 ℃温度范围内烧

结的 XRD 图谱。由图可知，复合材料在不同烧结温度下的衍射图谱相似，均包

含三种相，分别为 Ti2AlC 相、γ 相和 α2 相，未检测到杂质相，说明复合材料在

烧结过程中反应完全。其中 1200 ℃烧结的复合材料中 γ相和 Ti2AlC 相的衍射峰

强度相对较高，这是因为 1200 ℃位于 γ+α相区，冷却后形成的双态组织中 γ相
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体积分数较多，并且 C 原子在 γ 相中的溶解度低于在 α2 相中的溶解度[59]，所以

析出的 Ti2AlC 相较多。随温度进一步升高，相和衍射峰没有显著变化，说明该

温度下反应已完全进行。 

 

图 3-1 CNTs 添加量为 0.6 wt.%的 TiAl 复合材料在不同温度下烧结的 XRD 图谱 

3.2.2 不同烧结温度下复合材料的显微组织分析 

图 3-2 所示为不同烧结温度的 TiAl 复合材料的金相组织图。在图中能直观

地看到，随着烧结温度的升高，复合材料的显微组织有着显著变化。如图 3-2(a)

所示，在 1200 ℃烧结温度时复合材料的显微组织为双态组织，说明此时烧结温

度位于 α+γ相区，冷却后，α相转变为有序的 α2 相，γ相保留下来进而形成细小

等轴 γ 晶粒，最终形成（α2+γ）双态组织。当温度升高至 1250 ℃时，复合材料

组织中等轴 γ 相减少，（α2+γ）片层团数量增多，为近片层组织（图 3-2（b））。

随着温度升高至 1300 ℃和 1350 ℃时，复合材料均为全片层组织（图 3-2（c）），

说明烧结温度高于 1300℃时位于 α 单相区，在降温过程中发生 α→α+γ→（α2+ 

γ）片层转变。此外，在图 3-2 中还可以观察到，在片层团边界分布有亮白色析出

相，疑似碳化物沉淀，具体成分将借助扫描电子显微镜进行分析。 
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图 3-2 不同烧结温度 TiAl 复合材料的金相组织图：（a）1200 ℃;（b）1250 ℃;（c）

1300 ℃;（d）1350 ℃ 

为了进一步观察不同烧结温度的 TiAl 复合材料的微观形貌，采用扫描电子

显微镜对腐蚀后的样品进行分析。结果如图 3-3 显示，从图中可以观察到，样品

的微观结构不存在任何缺陷或孔洞，说明烧结样品的致密性良好。从图中还可以

观察到有三维网络结构沉淀相析出，初步推断是 Ti2AlC 增强相。这归因于机械

球磨后，碳纳米管弥散分布在 TiAl 预合金粉末表面，在烧结过程中原位反应生

成网络状碳化物。据文献报道[78]碳化物在高于 1000 ℃下以 Ti2AlC 形式存在。烧

结温度低于 1300 ℃时（图 3-3（a,b）），Ti2AlC 相呈连续的网络状分布。当温度

超过 1300 ℃，网状结构出现不连续化，并且在 γ板条和 α2 板条间有少量细小的

颗粒 Ti2AlC 析出，如图 3-3（c）中放大图。这可能是由于 C 在 TiAl 基体中较低

的溶解度导致 C 原子析出 Ti2AlC 颗粒。 

图 3-4 统计了复合材料的平均片层团尺寸和片层间距。可以发现随着烧结温

度从 1200 ℃升高至 1350 ℃，平均片层团尺寸从 44.93 μm 增长至 106.5 μm。这

可以解释为，原始 α/α2 晶粒的尺寸对片层团尺寸具有重要影响，在 1200 ℃时 γ

晶粒会在 α晶粒界面形核生长从而阻碍 α晶粒长大，导致获得的片层团较小。而

1350 ℃时，温度完全进入 α相区，α相迅速长大，造成粗大的片层团。此外，平
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均片层间距变化不明显，大约 0.6 μm。这归结于片层间距由冷却速率决定，在本

实验中，试样冷却条件一致，无太大差异。 

 

图 3-3 不同烧结温度 TiAl 复合材料的 SEM 图：（a）1200 ℃;（b）1250 ℃;（c）1300 ℃;

（d）1350 ℃ 

 

图 3-4 TiAl 复合材料的平均片层间距和片层团尺寸统计 

为了进一步确定相的化学成分和元素分布，对在 1300 ℃烧结的 TiAl 复合材

料进行了 EDS 分析，如图 3-5 所示。图 3-5（b-e）分别显示了 Ti、C、Al、Nb 的
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元素分布图，结果表明，分布在片层团边界上的析出相中富含 Ti、C 元素，相反，

Al、Nb 原子在该位置贫乏。析出相中各原子比例为：Ti: Al: C: Nb = 43.15: 26.73: 

26.18: 3.94 （at.%），结合图 3-1 的 XRD 分析，推测图 3-3 中复合材料的网状结

构相为 Ti2AlC 相，这些网状结构陶瓷相在晶粒边界上形核生长，抑制了晶粒长

大，起到细晶强化的作用，也是提高合金力学性能的重要因素。 

 

图 3-5 1300 ℃烧结 TiAl 复合材料的 SEM 图和对应的 EDS 面扫描元素分布图：（a）SEM

图,（b）Ti,（c）C,（d）Al,（e）Nb;（f）图（a）中点 f 处的能谱 

采用电子背散射衍射（EBSD）对 TiAl-1300 复合材料的相分布、相体积分数

和晶粒取向进行分析，结果如图 3-6 所示。如图 3-6（a）所示的相分布图表明

TiAl-1300 复合材料主要有（α2+γ）片层团和网络状 Ti2AlC 相组成。其中，红色

表示 α2 相，绿色表示 γ相，蓝色表示 Ti2AlC 相，它们的体积分数分别为 1.45%、

89.1%、9.45%。反极图 3-6（b）中同一片层团内可以观察到多个片层取向。这归

因于在固相转变过程中，当 γ板条从 α相中析出时，γ片层可以获得 6 种不同的

变体。由图 3-6（c）可以观察到 α2 与 γ 对应的极点图中存在重叠位置，说明 α2

与 γ 之间存在相同的取向关系。众所周知，片层结构是由 α 相有序转变形成的。

γ相先在 α晶粒中形核，然后沿（0001）α2 习惯面通过台阶机制扩展生长，最终

形成片层结构。同一晶粒内 α2 与 γ 片层呈 Blackburn 取向关系，即（0001）α2//

（111）γ，[112ത0]α2//[11ത0]γ。原位合成的 Ti2AlC 颗粒与 γ-TiAl 界面的取向关系满

足（0001）Ti2AlC//（111）γ。 
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图 3-6 1300 ℃烧结 TiAl 复合材料的 EBSD 结果：（a）相分布图,（b）反极图,（c）极点图 

使用 TEM 对 TA-1300 复合材料的相组成和取向关系进行了研究，如图 3-7

所示。从图 3-7（a, b）中可以观察到平行分布的 γ和 α2 片层以及 Ti2AlC 颗粒相。

图 3-7（c）分别显示了 α2-Ti3Al 和 γ-TiAl 界面的快速傅立叶变换（FFT）和高分

辨率 TEM（HRTEM）图像。图 3-7（d）中显示的选区电子衍射（SAED）图案

表明，γ 和 α2 薄片符合取向关系：（0001）α2//（111）γ，[112ത0]α2//[11ത0]γ。对图

3-7（a）中标记的颗粒进行 SAED 分析，确定该颗粒为空间群为 P63/mmc 的 Ti2AlC

相（图 3-7（e））。图 3-7（f-j）中的 STEM-EDS 结果显示，灰色颗粒相富含 Ti 和

C元素，而Al元素相对较少，这进一步证明了图 3-7（a）中的灰色颗粒相是Ti2AlC。 
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图 3-7 TA-1300 复合材料的 TEM 图像：（a，b）微观结构的明场 TEM 图像；（c）α2/γ界面

的 HRTEM 图像；（d）Ti2AlC 的 SAED 图；（f-j）图 3-6(a)的 STEM-EDS 图 

3.3 CNTs 添加量对网络结构 Ti2AlC/TiAl 复合材料组织结构的影响 

上一节的实验结果表明，烧结温度对基体组织影响显著，在 1300 ℃烧结的

复合材料可获得全片层组织。此外，CNT 作为唯一碳源添加，生成了网络分布的

增强相，然而 CNTs 添加量对网络结构的影响是未知的，所以本节通过添加不同

添加量的 CNTs 在 1300 ℃下进行烧结，研究增强相分布规律。 

3.3.1 复合材料物相组成 

如图 3-8 显示了 1300 ℃下 SPS 烧结 TiAl 复合材料的 XRD 谱图。TiAl-0C 合

金主要由 γ-TiAl 相和 α2-Ti3Al 相组成，其余相均未检测到。而 TiAl-0.6C 和 TiAl-

1.0C 复合材料由 γ-TiAl、α2-Ti3Al 和 Ti2AlC 相组成，说明在烧结过程中 CNTs 与

TiAl 发生反应析出 Ti2Al 相。由于 TiAl-0.2C 复合材料中 Ti2AlC 的含量较低，因

此 XRD 仪器无法检测到 Ti2AlC 相。此外，与 TiAl-0C 合金相比，TiAl-0.6C 和

TiAl-1.0C 复合材料的 γ（111）衍射峰位置向低角度方向偏移。这表明晶格常数
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增加和发生了晶格畸变。根据布拉格定律2d sin θ ൌ 𝜆，γ（111）衍射峰位置的移

动主要是由 C 原子的固溶到 γ和 α2 相中引起的，导致晶胞体积增大[91]。 

 

图 3-8 不同 CNTs 添加量 TiAl 复合材料的 XRD 图谱 

3.3.2 不同 CNTs 添加量复合材料的显微组织 

为了研究 CNTs 添加量对复合材料的组织结构影响，利用 OM 和 SEM 对其

微观组织进行分析，结果如图 3-9 和图 3-10 所示。同时还显示了平均片层团尺

寸、Ti2AlC 相体积分数和维氏硬度统计结果。如图 3-9 所示，烧结后的 TiAl 复

合材料组织属于全片层结构，CNTs 的加入显著细化了复合材料的微观组织。图

3-9（a）所示 TiAl-0C 合金由清晰可见的粗大片层团组成。当 CNTs 添加量为 0.2 

wt.%时，复合材料片层组织减小。当 CNTs 添加量增加至 0.6 wt.%时，复合材料

片层团尺寸明显细化。此外，值得注意的是，在 TiAl-0.6C 和 TiAl-1.0C 复合材

料的片层团边界处存在互穿的网络状第二相。 
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图 3-9 不同 CNTs 添加量 TiAl 复合材料的金相显微图：（a）0 wt%;（b）0.2 wt%;（c）

0.6 wt%;（d）1.0 wt% 

可以从图 3-10 不同 CNTs 添加量的 TiAl 复合材料 SEM 图像中看出，TiAl

复合材料的微观组织干净整洁，没有明显的孔隙或缺陷，表明烧结样品的致密性

良好。烧结态 TiAl 复合材料主要由全片层结构组成。当 CNTs 添加量为 0.2 wt.%

时，增强相以小颗粒形式分布在层状团边界（图 3-10（b））。当 CNTs 添加量达

到 0.6 wt.%时，可以清楚地观察到准连续网络结构相分布在（α2+γ）片层团边界

（图 3-10（c））。如图 3-10（d）所示，随着 CNTs 添加量的进一步增加，片层团

边界析出相的宽度增加。如图 3-10（f）结果所示，为添加 CNTs 时，TiAl 合金

的平均片层团尺寸约为 359 µm。当 CNTs 添加量从 0 wt.%增加到 0.6 wt.%时，平

均片层团尺寸从 359 µm 急剧减小到 78 µm。然而，随着 CNTs 添加量的进一步

增加，平均片层团大小细化并不明显。图 3-10（f）显示了不同 CNTs 添加量下增

强相的体积分数。随着 CNTs 添加量从 0.2 wt.%增加到 1.0 wt.%，其体积分数从

0.49 vol.%增加到 9.2 vol.%。此外，复合材料的维氏硬度随着碳纳米管的添加而

增加。随着 CNT 添加量从 0%增加到 1.0%，复合材料的硬度从 360.4 HV 增加到

439.1 HV（图 3-10（f））。与 TiAl-0C 合金相比，网络结构 Ti2AlC/TiAl 复合材料

硬度的提高归因于微观结构的细化和网络分布的 Ti2AlC 强化。 
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图 3-10 不同 CNTs 添加量 TiAl 复合材料的 SEM 显微图：（a）0 wt%;（b）0.2 wt%;

（c）0.6 wt%;（d）1.0 wt%；（e）平均片层团尺寸、相体积分数、维氏硬度统计 

3.4 网络组织形成机制 

根据 Ti2AlC/TiAl 复合材料在不同温度下的微观组织演变分析，推理了网络

Ti2AlC/TiAl 复合材料的组织合成机理，如图 3-10 所示。机械球磨后，CNTs 均匀

的粘附在 TiAl 粉末表面，大部分粉末颗粒仍为球形。烧结过程中，在高脉冲电

流的作用下，粉末颗粒之间会产生等离子体造成局部瞬间高温。在初始反应阶段，

CNTs 参与 Ti 的扩散反应，形成 TiC。然后，TiC 与 TiAl 反应生成 Ti2AlC（在

750 ℃即开始反应 Ti2AlC，直至 1200 ℃即可完全反应）。原位合成的 Ti2AlC 相

可阻碍晶界迁移并细化晶粒[81]。根据 Ti-Al-Nb 三元相图[31]，Ti-45-Al-8Nb 合金
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的 α+γ相区约为 1200 ℃，表明在 1200 ℃时基体相由 α和 γ相组成。在随后的冷

却过程中，α 相转变为（α2+γ）片层，γ 相被保留下来，最终形成双态组织。在

1250 ℃时，温度接近 α相转变温度（Tα），微观组织主要由 α相和少量 γ相组成。

冷却后，可获得由被 γ包围的片层组成的近片层组织。当温度进一步升高到 1300-

1350 ℃，即进入 α 单相区时，基体完全由 α 相组成。在随后的冷却过程中，发

生了 α → α + γ →α2 + γ相变，形成了全片层组织。 

 

图 3-10 SPS 烧结过程中网络结构 Ti2AlC/TiAl 复合材料组织演变机理图 

3.5 本章小结 

本章利用 SPS 技术制备了网络结构 Ti2AlC/TiAl 复合材料，并研究了烧结温

度和碳纳米管（CNTs）添加量对复合材料显微组织演变的影响，揭示了复合材料

网络结构增强相的合成机理，得出以下结论： 

（1） 1200 ℃烧结时，复合材料组织为片层团和γ等轴晶粒组成的双态组

织；当温度升高至 1250 ℃，复合材料组织转变为近片层组织；烧结温度升高至

1300 ℃，组织为全片层结构，进一步升高烧结温度片层团尺寸开始粗化。 

（2） 添加 CNTs 后，原位反应形成网络状 Ti2AlC 相。随着 CNTs 添加量

增加，形成的 Ti2AlC 相体积分数增加，在基体中形成网络互穿的 Ti2AlC 网络。
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当烧结温度为 1200-1300 ℃时，连续 Ti2AlC 网络分布在基体中，当烧结温度进

一步升高，Ti2AlC 网络变得不连续。 

（3） 原位析出的 Ti2AlC 相对 TiAl 复合材料的组织起到细化作用。Ti2AlC

网络包裹了片层团并抑制其增长。TiAl-0C 合金的平均片层团尺寸为 359 µm，

TiAl-0.6C 复合材料的平均片层团尺寸减小到 78 µm。 
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第 4 章  网络结构 Ti2AlC/TiAl 复合材料的力学性能 

4.1 引言 

在上一章中，介绍了混合后的复合粉末经放电等离子烧结后形成了增强相呈

网络分布的 Ti2AlC/TiAl 复合材料，且不同工艺参数的样品均具有良好的致密性。

通过结构设计和成分优化来提高TiAl合金的性能是我们的研究目标之一，因此，

本章节通过压缩和拉伸测试来评估网络结构 Ti2AlC/TiAl 复合材料力学性能。讨

论烧结温度和 CNTs 添加量对复合材料压缩和拉伸性能的影响规律，采用 SEM

对断口形貌和裂纹扩展进行表征，深入分析复合材料的断裂机理，揭示网络结构

Ti2AlC 相在断裂过程中的强韧化机制。 

4.2 复合材料维氏硬度分析 

从图 4-1（a）中可以看出，复合材料的维氏硬度随着碳纳米管的添加而增加。

烧结的纯 TiAl-0C 合金的硬度最低，硬度为 360.4 HV。随着 CNT 添加量从 0 wt.%

增加到 1.0 wt.%，复合材料的硬度从 360.4 HV 增加到 439.1 HV，与 TiAl-0C 合

金相比，Ti2AlC/TiAl复合材料硬度的提高归因于微观组织被细化和硬质的Ti2AlC

相网络结构增强。随着烧结温度从 1200 ℃升高到 1350 ℃，复合材料的硬度从

370.1 HV 增加到 448.9 HV，这是由于全片层组织中 α2/γ片层更好的阻碍位错运

动。 

 
图 4-1 网络结构 TiAl 复合材料的维氏硬度:（a）不同 CNTs 添加量（0-1.0 wt.%）;（b）不

同烧结温度 1200-1350℃ 
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4.3 复合材料室温压缩性能 

4.3.1 烧结温度对复合材料室温压缩性能的影响 

为了研究 TiAl 复合材料的机械性能，通过室温压缩试验对复合材料性能进

行评估。如图 4-2 显示了相应的工程应力-应变曲线和压缩性能，可以看出复合材

料在断裂前表现出明显的塑性变形。变形过程包括三个阶段：（1）应变小于 8%

的弹性变形阶段。（2）从 8%到断裂前的塑性变形阶段。（3）断裂阶段。随着烧

结温度的升高，复合材料的抗压强度和断裂应变先增大后减小。TiAl-1300 复合

材料的抗压强度和断裂应变最大，分别约 1921 MPa 和 26.4%。TiAl-1350 复合材

料的强度和应变分别降至 1803 MPa 和 22.5%。与其他复合材料相比，TiAl-1300

复合材料具有最优力学性能归功于其均匀且更细小的全片层结构。 

 

图 4-2 不同烧结温度制备的 TiAl 复合材料的室温压缩性能：（a）室温压缩应力应变曲

线；（b）对应的断裂强度和断裂应变 

图 4-3 显示了 TiAl 复合材料在压缩失效后的断口形貌。TiAl 复合材料表现

出典型的脆性断裂，主要包括穿片层断裂和沿片层断裂。穿片层断裂是由于剪应

力垂直于片层方向或与之形成小角度而形成的，断口形态呈现出撕裂脊的特征。

沿片层断裂是由于微裂纹在 α2 和 γ 层界面处成核，并沿片层界面扩展形成光滑

平面。TiAl-1200 复合材料的断裂模式为晶间断裂，在图 4-3（a）中可观察到二

次裂纹和少量撕裂脊。TiAl-1250 和 TiAl-1300 复合材料的断裂模式主要是穿片

层断裂，裂纹需要更大的载荷才能穿过层状结构。TiAl-1350 复合材料的断裂形

态如图 4-3（d）所示，表明沿片层断裂是主要的断裂形态。微裂纹在 α2/γ界面成

核并沿界面扩展。断裂面形成大量平面，这可能是 TiAl 合金塑性差的原因[89]。
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值得注意的是，如图 4-3（c）中虚线框的标记区域所示，Ti2AlC 相周围出现了弯

曲的撕裂脊。这表明 Ti2AlC 在压缩变形过程中起到了载荷承载作用。 

 

图 4-3 不同烧结温度制备的 TiAl 复合材料的室温压缩断裂形貌；（a）1200 ℃;（b）

1250 ℃;（c）1300 ℃;（d）1350 ℃ 

4.3.2 CNTs 添加量对复合材料室温压缩性能的影响 

图 4-4 显示了不同 CNTs 添加量的 TiAl 复合材料的工程应力-应变曲线和相

应的抗压性能。复合材料的抗压性能随 CNTs 添加先增高后降低。与纯 TiAl 合

金相比，三组复合材料都表现出优异的极限抗压强度（UCS）。当 CNTs 添加量

从 0%增加到 0.6%时，UCS 从 1709.2 MPa 增加到 1921.9 MPa，提高了 12.4%。

然而，当 CNTs 增加到 1.0%时，复合材料的 UCS 和断裂应变(FS)分别下降到

1783.7 MPa 和 24.7%。值得注意的是，添加 CNTs 的复合材料的屈服强度（YS）

远高于纯 TiAl 合金。具体而言，随着 CNTs 添加量从 0%增加到 1.0%，复合材料

的屈服强度从 746.8 MPa 增加到 1170.9 MPa。 
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图 4-4 不同 CNTs 添加量 TiAl 复合材料的室温压缩性能：（a）室温压缩应力应变曲线； 

（b）对应的力学性能 UCS; YS; FS 

不同 CNTs 添加量的烧结 TiAl 复合材料在室温下进行压缩测试后的断裂形

态如图 4-5 所示。所有复合材料的断裂面都表现出穿片层和沿片层的混合断裂模

式，属于典型的脆性断裂。在 TiAl-0C 合金的断口形貌（图 4-5(（a））中可以观

察到大面积的解理平面和台阶。在复合材料的断口表面可以明显看到阶梯结构

（图 4-5（b-d））。对于具有全片层结构的 TiAl 复合材料，在外力作用下，微裂纹

倾向于在薄弱界面处成核。当剪切力方向与薄片方向平行或略有夹角时，就会发

生沿片层断裂，断裂面呈现光滑平面（如图 4-5（a，b）所示）。相反，当薄片方

向垂直于压应力或与压应力成约 45°角时，则会发生穿片层断裂，其典型特征

是形成阶梯状断口（如图 4-5（c、d）所示）。此外，在图 4-5（c，d）中，TiAl-

0.6C 和 TiAl-1.0C 复合材料的断裂面上可以观察到 Ti2AlC 残留、脱粘和分层，

这可能是 Ti2AlC 的增强机制。 
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图 4-5 不同 CNTs 添加量 TiAl 复合材料室温压缩断口形貌：（a）0 wt%;（b）0.2 wt%;

（c）0.6 wt%;（d）1.0 wt% 

4.4 复合材料高温压缩性能 

4.4.1 烧结温度对复合材料高温压缩性能的影响 

图 4-6 所示为不同温度烧结的 TiAl 复合材料在 900 ℃/0.001 s-1 条件下的高

温压缩应力-应变曲线。可见，不同组织 TiAl 复合材料的曲线呈现相似的趋势。

显然，在 900 ℃/0.001 s-1 条件下，几种复合材料的压缩流变曲线包括加工硬化和

动态回复过程。在曲线初始阶段，压缩应力随应变增加而迅速增大，这是合金在

变形过程中产生加工硬化所致。在压缩起始阶段，样品内部组织随着变形导致位

错增值和位错运动速度增加，位错塞积在晶界和增强相边界等位置，致使应力快

速增加。随着变形继续进行，材料出现动态软化现象，但还是加工硬化占主导作

用，此时应力缓慢增加。达到峰值后缓慢减小，此时动态软化程度超过加工硬化，

合金内部位错塞积处发生动态回复，导致应力数值降低。当流变应力降低后，曲

线又有轻微程度的上升，这可能是因为发生动态软化过程中大量能量被释放，导

致加工硬化作用又大于动态软化作用，以及圆柱试样非均匀变形加剧，导致合金

再次发生加工硬化而使压力曲线上升。 
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此外，不同烧结温度下制备的复合材料的在相同条件下表现出的高温抗压强

度不同。随着烧结温度增加，复合材料抗压强度和真应变先升高后降低。在 1300 ℃

烧结的复合材料具有细小的全片层组织表现出最优的高温压缩性能，TiAl-1300

最大峰值应力为 1215 MPa，对应的真应变为 46%。在 1200 ℃烧结的双态组织样

品的抗压强度和真应变为 1134 MPa 和 45%。相比之下，细小全片层组织的高温

压缩性能最好，近片层组织次之，双态组织最差。田世伟[92]研究发现，γ-TiAl 合

金的峰值应力的改变与 α2/γ 片层团的尺寸及占比有关。当组织中 α2/γ 片层团尺

寸越小，则相界和晶界含量越多，合金在变形过程中大量位错会发生塞积和纠缠，

合金加工硬化现象更明显，峰值应力相应增加。 

 

图 4-6 不同烧结温度复合材料 900℃的高温压缩应力-应变曲线 

由上结果可知，在 900 ℃/0.001 s-1条件下，不同烧结温度制备的复合材料流

变峰值应力存在差异，因此，对 900 ℃高温压缩后的变形组织进行观察。试样在

高温压缩后立即淬火，可以认为所观察的组织保留了高温变形后微观组织特征。 

从图中可以观察到，复合材料经高温变形后的组织中存在裂纹，（α2+γ）片层

团在垂直与压缩方向上发生曲折变形，室温下连续的网络增强体被挤压后发生断

裂。如图 4-7（a）所示，在变形过程中，等轴 γ相中位错密度增加，但滑移系较

少，随着应变增加，位错塞积在晶界处，在晶界处由于位错滑移引起的应力集中

得不到释放，则会引发裂纹萌生，造成较低的抗压强度。原来基本呈等轴状的网

络结构在应力作用下被拉长，Ti2AlC 相出现碎裂现象，说明在变形过程中 Ti2AlC

相承担了基体转移的应力。此外，由于高硬度 Ti2AlC 相分布在片层团边界上，
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随着应变逐渐增加，片层团间的变形会受到 Ti2AlC 相的阻碍，将有利于复合材

料压缩性能的提升。然而，由于增强相与基体之间存在变形不协调性，会导致增

强体与基体界面产生裂纹。尤其是在增强体断裂后，在断裂断点处无法得到基体

的填充，则会形成孔洞，限制了复合材料高温抗压强度的进一步提升。 

 
图 4-7 不同烧结温度 TiAl 复合材料在 900 ℃时高温压缩变形组织：（a）1200 ℃;（b）

1250 ℃;（c）1300 ℃;（d）1350 ℃ 

4.4.2 CNTs 添加量对复合材料高温压缩性能的影响 

CNTs 添加量分别为 0%、0.2%、0.6%、1.0%（wt.%）的四种合金在 900 ℃/0.001 

s-1 条件下进行高温压缩测试，其真应力-应变曲线如图 4-8 所示。可见，在曲线

初始阶段，合金的加工硬化效应起到主要作用，流变应力随应变增加而迅速增大，

之后逐渐发生动态软化效应，流变应力增加速率缓慢，当动态软化与加工硬化效

应相互抵消达到平衡时，流变应力达到峰值。随着变形继续进行，此时动态软化

程度超过加工硬化，位错密度降低，合金内部位错塞积处发生动态回复，导致应

力数值降低。峰值流变应力降低后，曲线又有轻微程度的上升，这与圆柱试样非

均匀变形加剧而再次发生加工硬化有关。 

从图 4-8 可以看出，四种复合材料表现出不同的峰值应力，其抗压强度随着

CNT 添加量增加呈现先增加后降低的趋势。表明 CNTs 添加显著提高了 TiAl 复
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合材料的高温压缩性能。其中 TiAl-0C 合金的峰值应力和应变最低，分别为 955 

MPa，38.4%。TiAl-0.6C 复合材料的峰值应力和应变最优，分别为 1215 MPa，

45%。对比未添加 CNTs 时，TiAl-0.6C 复合材料抗压强度提高了 27.4%。 

 
图 4-8 不同碳添加量 TiAl 复合材料 900℃的高温压缩应力-应变曲线 

高温压缩后的实验，采用电火花线切割机沿样品中间割开，制备金相试样，

用于观察压缩变形后合金内部组织特征。由图 3-9 可知，合金原始组织由近等轴

状的片层团组成。图 4-9（a）中观察到合金高温压缩后片层组织发生弯曲，沿垂

直于压力方向呈流线型分布，在片层界面上观察到大量的微孔。TiAl-0.2C 复合

材料高温压缩后的组织中基本没有裂纹（图 4-9（a）），少量的 Ti2AlC 颗粒被观

察到，片层团也发生了严重的变形。图 4-9（c，d）中可以看出，高温压缩后，

等轴的片层团被压缩成流线型，网络 Ti2AlC 发生断裂。压缩变形后片层团弯曲

变形是合金承受压力发生塑性变形的主要方式，当变形到达一定程度时，位错塞

积在晶界和相界处，容易发生应力集中现象，则会导致晶界处产生微小的孔洞。

随着变形继续进行，应力集中得不到位错调节和释放，会使微孔继续长大，甚至

发展成裂纹。 
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图 4-9 不同碳添加量 TiAl 复合材料在 900 ℃时高温压缩变形组织:（a）0 wt%;（b）0.2 

wt%;（c）0.6 wt%;（d）1.0 wt% 

4.5 复合材料高温拉伸性能 

4.5.1 烧结温度对 TiAl 复合材料高温拉伸性能的影响 

添加 CNTs 的 TiAl 基复合材料在不同烧结温度下获得了三种不同的显微组

织。为了研究烧结温度对力学性能的影响，分别在 900 和 950 ℃时进行高温拉伸

实验，其相应的工程应力-应变曲线如图 4-10 所示。图 4-10 中 900 和 950 ℃下的

拉伸试验曲线表明，随着烧结温度的升高，复合材料极限抗拉强度均随烧结温度

上升呈现先增高后降低的趋势。烧结温度为 1200 ℃时，复合材料的极限拉伸强

度和断裂应变最低，分别约为 461 MPa 和 2.5%。1300 ℃烧结的复合材料具有精

细全层组织表现出最大抗拉强度为 537 MPa。然而，当温度升至 1350 ℃时，复

合材料的极限拉伸强度和断裂应变分别降至 496 MPa 和 2.9%。图 11（b）显示了

950 ℃时的拉伸试验结果。与 900 ℃相比，复合材料断裂前的工程应力-应变曲线

断裂前变得平缓，断裂强度下降。值得注意的是，在 950 ℃下进行拉伸测试时，

TA-1300 复合材料仍然保持了 485 MPa 高极限断裂强度。下文将结合断裂形态进

一步讨论和揭示断裂机制。 
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图 4-10 不同烧结温度制备的 TiAl 复合材料高温拉伸应力应变曲线图 

（a）900 ℃;（b）950 ℃ 

图 4-11 显示了本研究中的网络结构 Ti2AlC/TiAl 复合材料与其他技术手段制

备的 TiAl 合金（铸造或粉末冶金）在不同温度下的拉伸性能对比图[93-100]。Sun

等人[101]研究了用 Ti2AlC 颗粒增强烧结和锻造的 Ti-45Al-10Nb 复合材料的微观

结构和性能。复合材料在 900 ℃时的拉伸断裂强度仅为 410 MPa（本研究中 900 ℃

时的断裂强度为 537 MPa）。J. Lapin 等人[102]通过真空感应熔炼制备了碳化物颗

粒原位增强 TiAl 基复合材料，并研究了其高温变形行为。TiAl 基复合材料在 950 ℃

时的拉伸断裂强度接近 300 MPa（本研究中 950 ℃时的断裂强度为 485 MPa）。

由此看来，本研究中的复合材料强度优于其他采用不同优化方法和传统铸造法制

备的 TiAl 合金。总之，我们的研究提高了复合材料的高温强度和使用温度，同

时降低了塑性损失。 

 

图 4-11 TiAl 复合材料与其他 TiAl 合金在 900 ℃和 950 ℃下的拉伸性能比较 
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图 4-12 显示了 TiAl 复合材料在 900 和 950 ℃拉伸断裂后的断口形貌。在

TiAl-1200 复合材料中可以观察到明显的阶梯状、河流状和冰糖状形态（图 4-12

（a，b））。它属于穿片层断裂和晶间断裂的混合断裂模式。对于 TiAl-1250 复合

材料，在其断口表面可观察到阶梯形态和一些光滑的解理面（图 4-12（c，d））。

TiAl-1300 和 TiAl-1350 复合材料则表现出典型的穿片层断裂和沿片层断裂混合

模式（图 4-12（e-h））。复合材料在 900 和 950 ℃下拉伸断裂后的断裂形貌均由

穿晶和沿晶断裂组成，相似的断裂形态表明，复合材料的断裂机制在不同的测试

温度下没有明显变化。此外，在断口处还可以观察到韧窝，韧窝的形成主要是由

于变形过程中 Ti2AlC 颗粒从基体中剥落造成的，这是 TiAl 复合材料的主要增强

和增韧机理。 

 

图 4-12 TiAl 复合材料高温拉伸断口形貌：（a, b）TiAl-1200;（c, d）TiAl-1250;（e, f）TiAl-

1300;（g, h）TiAl-1350；（a, c, e, g）900 ℃；（b, d, f, h）950 ℃ 
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一般来说，TiAl 合金的塑性变形机制主要是位错活动，如滑移体系

中的位错倍增、位错堆积和位错相互作用。从图 4-13 中可以观察到，微

裂纹在片层团边界和 α2/γ 层状界面处萌生，并沿 Ti2AlC/基体界面可扩

展，Ti2AlC 相部分被撕裂。这表明 Ti2AlC 在变形过程中能阻碍位错滑

移并强化晶界，从而阻止裂纹直接穿过相邻晶粒，并使裂纹方向发生多

次偏转。在断裂过程中，裂纹扩展所需的能量被消耗掉，从而提高了复

合材料的断裂强度。与 900 ℃时相比（图 4-12（b、d、 f、h）），950 ℃

时在失效样品一侧观察到更多裂纹。这是因为热活化促进了位错运动和

较高的界面滑动驱动力，从而促进了 950 ℃时裂纹的产生。  

 

图 4-13 TiAl 复合材料高温拉伸断裂裂纹扩展图：（a, b）TiAl-1200;（c, d）TiAl-1250;（e, 

f）TiAl-1300;（g, h）TiAl-1350；（a, c, e, g）900 ℃；（b, d, f, h）950 ℃ 
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4.5.2 CNTs 添加量对 TiAl 复合材料高温拉伸性能的影响 

前面的研究发现，CNTs 添加量对复合材料的组织和室温及高温压缩性能都

有显著影响。这里对不同 CNTs 添加量的 TiAl 复合材料进行 900 和 950 ℃高温

拉伸性能测试，其高温拉伸真应力-应变曲线图如图 4-14 所示。可以看出，在两

个温度下，抗拉强度变化趋势相同。添加了 CNTs 的复合材料在拉应力作用下，

很早就发生断裂，没有明显的屈服现象，只表现处加工硬化。随着 CNTs 添加量

从 0 wt.%增加到 1.0 wt.%，抗拉强度先升高后降低。图 4-14（a）所示，当 CNTs

从 0 wt.%增加到 0.2 wt.%，抗拉强度从 456.8 MPa 提高到 517.1 MPa，提升了

13.2%；当 CNTs 添加量为 0.6 wt.%时性能最好，抗拉强度达到 537.3 MPa，而随

着 CNTs 添加量增加至 1.0 wt.%，可以强度大幅降低。相比于在 900 ℃下，复合

材料在 950 ℃时的抗拉强度虽有小幅度降低，但 0.6 wt.% CNTs 添加量的复合材

料依然保持较高强度，即 485.2 MPa。 

添加 CNTs 后强度得到显著的提高，但是塑性损失较大。文献研究表明高 Nb-

TiAl 合金的脆韧转变温度在 800-850 ℃[102]。说明 900 ℃已经超过了 Ti-45Al-8Nb

合金的脆-韧转变温度。在 900-950 ℃拉伸时，基体合金拉伸曲线具有较为明显的

屈服现象。与网络结构复合材料相比，基体合金组织由粗大的片层组成，缺少增

强相在晶界处的强化作用，在高温变形过程中，位错滑移和攀移不受增强相钉扎

限制，更容易产生变形。相反，具有网络结构增强相的复合材料强度提高，主要

归因于添加 CNTs 后细晶强化和第二相强化，细小的片层组织可以有效的阻止裂

纹的扩展，同时分布在片层边界处的 Ti2AlC 相可以成为位错运动的有效障碍，

进而提升性能。但也降低了合金塑性变形的能力。 

合金高温变形的主要软化机制是动态再结晶，可以吸收应变能，降低位错密

度，从而降低应力集中。合金脆-韧性转变是晶界和晶内的热激活弛豫过程控制

的延展性增加。动态回复过程是由位错滑移和攀升控制，Ti2AlC 可以影响变形过

程，成为位错运动的有效障碍。 
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图 4-14 不同 CNTs 添加量复合材料的高温拉伸应力应变曲线：（a）900 ℃;（b）950 ℃ 

对拉伸断裂后的样品进行断口分析，以研究 TiAl 复合材料的断裂机理，其

断口形貌如图 4-15 所示。结合图 1-14 中的拉伸曲线来看，图 4-14（a,b）显示

TiAl-0C 合金高温拉伸断裂形貌属于塑性断裂特征。图中明显观察到大量的韧窝，

并且随着拉伸温度升高，韧窝数量增加，这与上图中 TiAl-0C 合金具有较好的应

变对应。三种复合材料的拉伸断口则呈脆性断裂特征（图 4-15（c-h）），有穿片

层、沿片层和沿晶断裂混合模式。TiAl-0.2C 和 TiAl-0.6C 复合材料断口主要是穿

片层断裂，裂纹扩展穿过片层形成，裂纹呈现阶梯状，这种情况裂纹需要克服更

大的阻力才能发生断裂，所以其对应的抗拉强度也比较高。TiAl-1.0C 复合材料

以沿晶断裂为主，断口观察到许多光滑平面，裂纹沿着片层界面快速扩展，遇到

阻力小，使得复合材料强度变差。 
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图 4-15 不同 CNTs 添加量复合材料高温拉伸断口形貌：（a, b）TiAl-0C;（c, d）TiAl-0.2C;

（e, f）TiAl-0.6C;（g, h）TiAl-1.0C；（a, c, e, g）900 ℃；（b, d, f, h）950 ℃ 

进一步观察了高温拉伸断口侧面的裂纹扩展形貌，如图 4-16 所示。图（a,b）

中在片层团边界处观察到许多微小的孔洞，这是由于片层三角晶界处最容易压力

集中，在变形过程中裂纹更容易在此处萌生。对于 TiAl-0.2C 复合材料，Ti2AlC

相体积分数较少，依然是以全片层组织为主，在断口附近观察到裂纹横跨片层断

裂和沿着 α2/γ片层界面断裂特征，与断面表现出的台阶和光滑平面形貌对应。在

图（e-h）中观察到弯折的裂纹沿着网络 Ti2AlC 相扩展，有些裂纹受到 Ti2AlC 相

阻碍转向扩展到片层中。微裂纹在片层团边界和 α2/γ 层状界面处成核，并

沿 Ti2AlC/基体界面传播，Ti2AlC 相部分撕裂。这表明 Ti2AlC 在变形过
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程中能阻碍位错滑移并强化晶界，从而阻止裂纹直接穿过相邻晶粒，并

使裂纹方向发生多次偏转。在断裂过程中，裂纹扩展所需的能量被消耗

掉，从而提高了复合材料的断裂强度。  

 

图 4-16 不同 CNTs 添加量复合材料高温拉伸断口侧面裂纹扩展：（a, b）TiAl-0C;（c, d）

TiAl-0.2C;（e, f）TiAl-0.6C;（g, h）TiAl-1.0C；（a, c, e, g）900 ℃；（b, d, f, h）950 ℃ 

4.6 复合材料强韧化机制 

图 4-17 显示了 TA-1300 复合材料在 900 ℃拉伸断裂后断口附近的 EBSD 结

果。图 4-16（a）显示了带对比图，揭示了裂纹沿着 Ti2AlC 晶粒的边缘扩展和偏

转。裂纹附近的 α2+γ 片层团弯曲，表明片层团在拉伸过程中发生了较大变形。
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如图 4-16（b）所示，裂纹扩展受到网络结构 Ti2AlC 相的阻碍，导致裂纹附近的

片层发生严重变形，并在相应位置出现高度位错集中。这表明在拉伸变形过程中

片层团发生了严重变形，晶粒内部应力集中。 

 

图 4-17（a）TA-1300 复合材料的 EBSD 带状对比图和（b）裂纹断口附近的局部取向差 

总的来说，Ti2AlC/TiAl 复合材料的断裂机理可概括为图 4-18。由于应力集

中，微裂纹优先在三角晶界和 α2/γ 片层界面处产生，然后裂纹沿着 Ti2AlC/TiAl

基体和 α2/γ片层界面扩展。在拉伸过程中，Ti2AlC 作为硬质相承受了部分载荷，

Fang 等人[95]测得 Ti2AlC 相的纳米压痕硬度为 11.4 GPa。此外，Ti2AlC 在变形过

程中起到阻碍作用，使裂纹扩展方向发生偏移，从而提高了强度和延展性。当裂

纹扩展到不连续的 Ti2AlC 相时，它们会以“之”字形模式穿过 Ti2AlC 相延伸到

α2+γ片层中。当裂纹延伸方向与片层方向相同时，裂纹很容易穿透整个片层团。

从以上分析可以得出结论，Ti2AlC 相的连续网络可以在测试过程中阻碍位错源

的滑动，偏转裂纹扩展方向，消耗裂纹扩展所需的能量，从而提高 TiAl 合金的

高温强度和延展性。 

 
图 4-18 TiAl 复合材料断裂机制 
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4.7 本章小节 

本章研究了不同烧结温度和 CNTs 添加量对网络结构 TiAl 复合材料室温及

高温力学性能的影响。测试了其室温压缩、高温压缩和拉伸性能，对其力学性能

和断口形貌进行分析，揭示了 Ti2AlC 相对复合材料力学性能的作用机制，得出

以下主要结论： 

（1）随着烧结温度升高，室温和高温压缩性能保持相似的规律，复合材料

抗压强度先升高后降低，在 1300 ℃烧结的复合材料具有细小全片组织表现出最

优的抗压性能。 

（2）添加 CNTs 后，生成了网络状 Ti2AlC 相，提高了复合材料的室温压缩

性能，未添加 CNTs 的 TiAl 合金室温抗压强度为 1709.2 MPa，0.6 wt.%添加量的

TiAl-0.6C 复合材料具有最大抗压强度为 1921.9 MP，相比于 TiAl-0C 合金提高了

12.4%。 

（3）900 ℃高温压缩结果表明，随着 CNTs 添加量增加，复合材料的高温抗

压强度先升高后降低。压缩后，原来呈近等轴的片层团弯曲变形，沿垂直与压力

方向拉伸，Ti2AlC 网络发生断裂。 

（4）900 和 950 ℃高温拉伸结果表明，随着烧结温度升高，复合材料的高

温抗拉强度先升高后降低。其中，在 1300 ℃烧结的复合材料在 900℃测试温度

下展示出最大的抗拉强度和应变，分别为 537 MPa 和 3.1%。此外，添加 CNTs 不

仅提升了复合材料的屈服强度，其脆韧转变温度至少提升 50 ℃。 

（5）强韧化机制：Ti2AlC 在变形过程中能阻碍位错滑移并强化晶界，

从而阻止裂纹直接穿过相邻晶粒，并使裂纹方向发生多次偏转，Ti2AlC

颗粒剥落、拔出、变形可以提高断裂吸收功从而起到强韧化效果。  
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第 5 章 网络结构 Ti2AlC/TiAl 复合材料的摩擦学性能 

5.1 引言 

TiAl 合金作为一种高温结构材料，可用于制作飞机发动机样品，汽车涡轮增

压器等。TiAl 合金作为运动零部件在苛刻的环境下服役，耐磨性是影响其使用寿

命的关键因素，所以有必要对 TiAl 合金的磨损机制进行分析，并且有必要提出

新的思路改善 TiAl 合金的耐磨性能。 

基于 TiAl 合金的应用背景，第二相强化复合材料设计被认为是改善 TiAl 合

金耐磨性的有效途径之一。在 3、4 章的研究结论得出，添加 CNTs 生成了网络

状 Ti2AlC 相，可以提升 TiAl 合金的力学性能。其中具有细小片层组织基体组织

的网络结构复合材料具有最优的力学性能。本章将探讨 Ti2AlC 体积分数对复合

材料耐磨性的影响以及复合材料在室温、高温下的摩擦磨损过程和磨损机制。 

5.2 不同 CNTs 添加量复合材料的室温摩擦学性能 

5.2.1 摩擦系数与磨损率 

烧结 TiAl 复合材料的摩擦系数曲线和磨损率如图 5-1 所示。可以发现，随

着 CNTs 添加量的增加，摩擦系数先减小后增大。值得注意的是，与 TiAl-0.6C

复合材料相比，TiAl-1.0C 复合材料的摩擦系数略有增加，但仍低于 TiAl-0C 合

金。图 5-1（a）显示，随着滑动时间的增加，复合材料的摩擦系数略有下降，这

可能是由于摩擦表面氧化膜的形成和增强颗粒的剥离。如图 5-1（b）所示，复合

材料的平均摩擦系数 0.45 至 0.55 之间，磨损率在 1.45 至 2.37（10-4 mm3/N m）

之间变化。TiAl-0.6C 复合材料的摩擦系数和磨损率最低，分别为 0.45 和 1.45（10-

4 mm3/N m），同样的 TiAl-0.6C 复合材料具有高抗压强度 1921.9 MPa。上述结果

表明，网状 Ti2AlC 相的引入降低了 TiAl 合金的摩擦系数和磨损率。 
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图 5-1 （a）TiAl 复合材料的室温摩擦系数曲线；（b）平均摩擦系数和磨损率结果 

图 5-2 显示了 TiAl 复合材料的三维磨损轨迹轮廓图。复合材料在磨损后发

生塑性变形，导致磨痕轨迹边缘形成堆积效应。TiAl-0C 合金的最大磨损轨迹深

度为 33.7 μm，磨痕宽度 1000 μm，轮廓面积约 0.022 mm2，如图 5-3 所示。添加

了 CNTs 的 TiAl 复合材料的轮廓尺寸和面积均小于 TiAl-0C 合金。特别是 TiAl-

0.6C，最大磨损轨迹深度为 26.8 μm，磨痕宽度 820 μm，轮廓面积 0.014 mm2，

上述结果表明添加 CNTs 可以显著改善 TiAl 合金的耐磨性。如图 5-3。造成磨损

轨迹差异的原因是含 Ti2AlC 的复合材料的硬度比 TiAl-0C 合金高。在摩擦过程

中，网络状 Ti2AlC 相作为支撑体，可避免球与较软的基体直接接触而产生的破

坏。为了揭示相应的摩擦机理，有必要对磨损表面形貌进行分析。 

 
图 5-2 不同 CNTs 添加量的复合材料的室温宏观磨损轨迹形貌：（a）0 wt%;（b）0.2 wt%;

（c）0.6 wt%;（d）1.0 wt% 
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图 5-3 复合材料的室温磨损轨迹截面轮廓 

5.2.2 TiAl 复合材料的室温磨损机制 

图 5-4显示了不同CNTs添加量的TiAl复合材料在室温下的磨损形貌的SEM

图像。从图 5-4（a）中可以观察到，TiAl-0C 合金的磨损轨迹表面有宽而短的沟

槽和少量磨屑。这表明磨损机制是犁沟磨损和轻微的磨料磨损。TiAl-0.2C 复合

材料的磨损表面变得光滑，磨屑增多（图 5-4（b））。如图 5-4（b）所示，由于

Ti2AlC 的含量较低，剥离和分层现象并不明显。与 TiAl-0C 合金相比，TiAl-0.6C

和 TiAl-1.0C 复合材料表面出现了更多的磨屑和剥离坑，犁沟也减少了（图 5-4

（b））。这表明主要的磨损机制是磨料磨损和剥离。使用 EDS 分析了磨损表面磨

屑的化学成分，如表 5-1 所示。可以看出，一些磨屑的含碳量高达 8.36%，这证

明 Ti2AlC 颗粒存在剥落现象。在摩擦过程中，由于 Ti2AlC 硬颗粒邻近区域的局

部瞬时高温，形成了自润滑氧化物磨损颗粒，有利于降低复合材料的摩擦系数和

磨损率[103]。然而，当 CNTs 的添加量达到 1.0 wt.%时，摩擦学性能开始恶化，这

是由于高 Ti2AlC 含量导致 Ti2AlC 颗粒与基体之间的界面出现应力集中，导致大

量 Ti2AlC 脱落，从而导致磨损率增加。此外，磨损碎片中含有少量 Si，这表明

Si3N4摩擦副受到严重磨损，导致 Si 转移到磨损轨道表面。值得注意的是，与 TiAl-

0C 合金相比，含 CNT 的 TiAl 复合材料磨损碎片中的 Si 含量更高。这是由于添

加了 CNT 的复合材料硬度大于 TiAl-0C 合金，与 Si3N4球接触时磨损严重，导致

反面材料转移到磨损表面。 
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表 5-1 TiAl-0C 和 TiAl-0.6C 基体和磨屑 EDS 结果 

Regions 
Element content (at.%) 

Ti Al Nb C O Si 

A 33.50 34.48 3.79 0 27.74 0.46 
B 31.42 34.11 3.52 0 30.09 0.45 
C 30.80 27.85 3.08 0.94 36.68 0.64 
D 31.05 23.34 2.72 5.35 36.88 0.65 
E 29.78 25.09 3.16 3.98 37.88 1.10 
F 25.63 23.97 2.98 8.36 37.14 1.91 
G 25.74 23.84 3.07 6.37 39.49 1.49 
H 20.51 23.24 2.57 8.59 42.58 2.51 

 

 

图 5-4 不同 CNTs 添加量 TiAl 复合材料磨损形貌 SEM：（a）0 wt%;（b）0.2 wt%;（c）0.6 

wt%;（d）1.0 wt% 

图 5-5 显示了在室温下进行磨损测试后，复合材料磨损表面的 EDS 元素分

布图。这些发现表明，磨屑中不仅含有基体元素 Ti 和 Al，还含有丰富的 O、C

和 Si。此外，随着 CNT 添加量的增加，磨屑中的氧化物含量更高。由此可以推

断，试样磨损表面产生的磨损碎屑在摩擦热的作用下被氧化，形成混合氧化物[85]。

正如文献[103,104]所示，在磨损表面形成的 TiO2 可通过润滑和支撑作用阻止磨损对

与 TiAl 基体之间的直接接触，从而降低摩擦系数和磨损率。换句话说，网络状



安徽工程大学硕士学位论文 

57 

 

的 Ti2AlC 相能显著提高耐磨性。在滑动摩擦过程中，Si3N4 球会撞击柔软的 TiAl

基底，从而产生网状的 Ti2AlC 突起，并具有很高的抗磨损承载能力。众所周知，

在干滑动过程中，摩擦表面会产生瞬时高温。结合表 5-1 中的 EDS 结果和磨损

碎片中氧原子的质量比，可以得出结论：含有 Ti2AlC 的复合材料更容易被氧化，

形成大量 TiO2 和少量 Al2O3 氧化物。Zhang 等人[103]也报告了类似的结果，TiO2

可用作润滑剂以降低摩擦系数。因此，Ti2AlC/TiAl 复合材料因含有 Ti2AlC 颗粒

而表现出优异的摩擦学特性。 

 

图 5-5 不同 CNTs 添加量的 TiAl 复合材料磨损测试后的 SEM 图和相应的 EDS 元素分布

图：（a）0 wt%;（b）0.2 wt%;（c）0.6 wt%;（d）1.0 wt% 
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5.3 不同 CNTs 添加量复合材料的高温摩擦学性能 

5.3.1 摩擦系数与磨损率 

本节研究了温度条件对复合材料摩擦磨损性能的影响，讨论了其高温磨损机

制。图 5-6 为不同 CNTs 添加量的 TiAl 复合材料在 600 ℃环境下的摩擦系数和

磨损率结果。从图 5-6（a）可以看到，高温下，复合材料的摩擦系数相比于室温

下要低，随着 CNTs 添加量的增加，复合材料的摩擦系数逐渐降低，但是当 CNTs

增加至 1.0 wt.%时，摩擦系数又略微上升。在摩擦前期，材料的摩擦系数起始较

低，之后逐渐升高，直至 5 分钟左右保持平稳。这是因为在起始阶段，Si3N4 球

与金属表面接触时，摩擦副表面较为光滑，且摩擦接触面积小，在外加载荷的作

用下，磨损逐渐严重，致使磨损接触面积增大，摩擦系数保持稳定。在 10-30 分

钟期间，摩擦系数曲线有小单位波动，这可能是由于在磨损过程中产生的磨损脱

落和摩擦层脱落和粘附造成的。图 5-6（b）显示的摩擦系数是通过高温磨损机配

备计算机记录得到，然后取平均值。磨损率是通过公式 W=V/FS 计算，其中的磨

损轨道截面积是通过三维形貌仪测算。显然，CNTs 添加后，降低了 TiAl 复合材

料的高温摩擦系数和磨损率，含 0.6 wt.%CNTs 的 TiAl 复合材料的摩擦系数和磨

损率最小，分别为 0.28 和 1.13（10-4 mm3/N m），而未添加 CNTs 时 TiAl 合金的

摩擦系数和磨损率分别为 0.41 和 1.58（10-4 mm3/N m），相比之下摩擦系数和磨

损率分别降低了 31.7%和 28.5%。 

 

图 5-6 600℃条件下高温摩擦性能：（a）TiAl 复合材料的室温摩擦系数曲线；（b）平均摩擦

系数和磨损率结果 

采用三维形貌仪（CHOTEST）分析了高温磨损后的磨痕形貌，如图 5-7 所

示。明显看出，所有实验的磨损轨迹边缘均有明显的堆积，这是由于金属发生塑
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性变形导致的。从图 5-7（a）可以看出，TiAl-0C 合金的沟槽内较为光滑平整，

粘附有少量的摩擦产物。随着CNTs增加，磨损沟槽内粘着的磨损产物逐渐增多，

而 TiAl-1.0C 复合材料材料的黏着物主要分布在沟槽两侧。图 5-8 是磨损沟槽的

界面轮廓曲线图。通过与图 5-3 对比可知，高温下复合材料的磨损程度比室温下

要轻，磨痕沟槽的深度和宽度都比室温下要小，这是因为在高温磨损过程中，产

生了具有润滑性的摩擦产物，并且受摩擦力挤压粘附在磨痕表面，可以有效抵抗

磨球对金属基体的磨削，从而减小磨损率。复合材料的磨损沟槽深度和宽度也随

CNTs 添加量的增加逐渐变小，其中 TiAl-0C 合金的磨痕深度和宽度分别为 30.6 

μm 和 720 μm。TiAl-0.6C 复合材料磨痕深度和宽度分别为 24.3 μm 和 700 μm。 

 

图 5-7 不同 CNTs 添加量的复合材料的高温宏观磨损轨迹形貌：（a）0 wt%;（b）0.2 wt%;

（c）0.6 wt%;（d）1.0 wt% 
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图 5-8 600℃条件下 TiAl 复合材料磨损轮廓图 

5.3.2 TiAl 复合材料的高温磨损机制 

上一节的磨损结果显示，TiAl-0.6C 复合材料的耐磨性能最好，通过对其磨

损表面进行 EDS 分析，其 EDS 点扫描结果和面扫图分别如表 5-2 和图 5-9 所示。

表 5-2 中列出了图 5-9（a）中几个特征点的化学成分，粘着物中主要含有 Ti、Al、

O、C 等元素，未检测到 Si、N 元素，这可能是由于粘着物较软，不能够对硬质

Si3N4 球造成损伤。其中氧含量较高，并且三个区域的氧含量差异不大，说明磨

损表面均被氧化，A 区域氧化物成分为 Ti15.77Al16.64O65.35C2.24，可推断在高温磨损

过程中，摩擦产物发生氧化形成 TiO2 和 Al2O3 氧化物，被挤压粘着在磨损表面。

在Zhang[103]和Wang[104]等人的研究中有相似的结果，高温摩擦过程中形成了TiO2

和 Al2O3 混合氧化物，其中 TiO2 具有润滑性有益与提高合金耐磨性。证明复合材

料在高温下磨损机制为氧化磨损和粘着磨损。 

表 5-2 TiAl-0.6C 磨损表面 EDS 结果 

点 
元素含量（at.%） 

Ti Al O C 

A 15.77 16.64 65.35 2.24 

B 14.02 14.00 69.05 3.93 

C 15.22 16.53 66.35 1.90 
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图 5-9 显示了氧化层的元素分布情况。由于 A 区域与 C 区域氧化层存在高

度差，其边缘部分未能被检测到，所以在元素分布图中呈现黑色。可以看出氧化

层富含 Ti、Al、O 元素，说明氧化产出主要发生在磨损过程中从基体中剥落下来

的碎屑中，C 含量较少，说明磨损表面被形成的氧化层覆盖，阻止了磨球与 TiAl

基体及 Ti2AlC 的直接接触。 

 

图 5-9 TiAl-0.6C 复合材料高温磨损氧化层 EDS 面扫图 

为了揭示复合材料的磨损机理，分别对其在 600 ℃下磨损后的磨损轨迹形貌

进行 SEM 扫描分析，结果如图 5-10 所示。图 5-10（a）显示 TiAl-0C 合金的磨

损轨迹表面较干净，布满了大量的犁沟和少量的磨损氧化层，其磨损机制主要是

犁沟磨损，其次是粘着磨损。随着 CNTs 增加，复合材料磨痕表面的氧化物覆盖

面积增加，犁沟减少，其中 TiAl-0.6C 和 TiAl-1.0C 复合材料磨痕表面几乎布满

了氧化物，磨损机制以粘着磨损和氧化磨损为主导。正因为这些粘着磨损产物的

存在，有效地抵抗摩擦球对金属表面的磨削作用，而且大面积的粘附层会对磨屑

运动产生阻碍作用，降低磨粒和磨球对金属表面的磨削程度，所以摩擦系数和磨

损率降低。然而，过多的氧化物混合层起到粘附作用，会阻碍磨球的运转，致使

系数上升。 
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图 5-10 不同 CNTs 添加量的 TiAl 复合材料高温磨损轨迹微观形貌：（a）0 wt%;（b）0.2 

wt%;（c）0.6 wt%;（d）1.0 wt% 

5.4 本章小节 

本章通过对不同 CNTs 添加量（0、0.2、0.6、1.0 wt.%）的 Ti2AlC/TiAl 复合

材料进行了室温及高温摩擦磨损实验，讨论了 CNTs 对复合材料室温及高温耐磨

性能的影响，揭示其室温及高温下的磨损机制，得出如下结论： 

（1）添加 CNTs 的复合材料的耐磨性能均优于 TiAl 合金基体。室温摩擦系

数和磨损率分别降低了 22.2%和 38.8%；高温摩擦系数和磨损率分别降低了 31.7%

和 28.5%。 

（2）室温下，TiAl 复合材料的磨损机制主要是磨粒磨损和犁沟磨损；Ti2AlC

在磨损过程中起到支撑作用，同时磨球与硬质 Ti2AlC 往复摩擦也会产生瞬时高

温促进氧化物形成，有利于降低摩擦系数和磨损率。 

（3）600 ℃时，TiAl 复合材料的磨损机制由犁沟磨损转变为粘着磨损和氧

化磨损；随着 CNTs 添加量的增加，样品磨损表面氧化层覆盖面积也增加，氧化

物覆盖在磨损表面阻碍了磨球与基体直接接触，有利于改善材料的耐磨性。 
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结论 

本文采用机械混粉和放电等离子烧结技术成功制备了网络结构 Ti2AlC/TiAl

复合材料。通过调节烧结温度和碳纳米管添加量获得制备力学性能最优的复合材

料制备工艺，并分析了复合材料组织演变机理，系统研究了烧结温度和增强相结

构对复合材料力学性能的影响规律，揭示其强韧化机制；研究了增强相对复合材

料摩擦磨损性能的影响，揭示室温及高温磨损机制，主要研究结论如下： 

(1) 烧结温度从 1200 ℃升高至 1350 ℃，复合材料组织由双态组织逐渐向全

片层组织转变。CNTs 添加量为 0.6 wt.%即可原位反应生成网络状 Ti2AlC，当烧

结温度为 1200-1300 ℃时，连续 Ti2AlC 网络分布在基体中，当烧结温度为 1350 ℃

时，Ti2AlC 网络变得不连续。 

(2) 随着 CNTs 添加量增加，形成的 Ti2AlC 相体积分数增加，在基体中形成

网络互穿的 Ti2AlC 网络。原位析出的 Ti2AlC 相对 TiAl 复合材料的组织起到细

化作用。TiAl-0C 合金的平均片层团尺寸为 359 µm，TiAl-0.6C 复合材料的平均

片层团尺寸减小到 78 µm。 

(3) 添加 CNTs 后，生成了网络状 Ti2AlC 相，提高了复合材料的力学性能，

其中 1300 ℃烧结的复合材料具有最优的力学性能，室温最大抗压强度为 1921.9 

MP，相比于 TiAl-0C 合金提高了 12.4%；900 ℃高温压缩时，网络结构 Ti2AlC 相

发生变形并断裂，说明在变形过程中 Ti2AlC 相承担了基体转移的应力，阻碍位

错运动和滑移。 

(4) 900 和 950 ℃高温拉伸结果表明，随着烧结温度升高，复合材料的高温

抗拉强度先升高后降低。其中，在 1300 ℃烧结的复合材料在 900 ℃测试温度下

展示出最大的抗拉强度和应变，分别为 537 MPa 和 3.1%。Ti2AlC 阻碍裂纹扩展，

并使裂纹方向发生多次偏转，从而起到强韧化效果。此外，添加 CNTs 不仅提升

了复合材料的屈服强度，且使得脆韧转变温度至少提升 50 ℃。 

(5) 添加 CNTs 的复合材料的耐磨性能均优于 TiAl 合金基体。TiAl-0.6C 复合

材料的摩擦系数和磨损率分别为 0.45 和 1.45（10-4 mm3/N m）。Ti2AlC 在磨损过

程中起到支撑作用，同时磨球与硬质 Ti2AlC 往复摩擦也会产生瞬时高温促进氧

化物形成，有利于降低摩擦系数和磨损率。 
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(6) 室温下，TiAl 复合材料的磨损机制主要是磨粒磨损和犁沟磨损；600 ℃

时，TiAl 复合材料的磨损表面形成大量氧化物覆盖层，磨损机制由磨粒磨损转变

为粘着磨损和氧化磨损。 
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