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摘 要：钛基复合材料具有轻质高强的突出特点，在航空航天等关键领域应用前景巨大。经过近 40 年的研究，钛基

复合材料领域的研究热点由最初的连续纤维增强为主发展到目前以非均匀颗粒/晶须增强为主， 但相关研究重点始终

围绕着钛基复合材料的塑韧性提升这一目标。 其中有效的方法之一是对钛基复合材料进行微观结构设计，以实现其强

韧性的良好匹配。 本文综述了钛基复合材料的几种主要的微观组织构型、相应的制备方法、力学性能以及存在的问题，

对钛基复合材料的微观结构设计思路与实现方法进行了简要总结。
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Abstract： With the prominent advantages of light and high strength, the titanium matrix composites (TMCs) processes a
great application potential in the key areas, such as the aerospace field. After about 40 years of researches, the research
focus has been developed from continuous long fibers reinforced TMCs into discontinuous reinforced titanium matrix
composites (DRTMCs). However, these works always centered on improving the ductility and toughness of TMCs. One of
effective method is microstructure design, which can achieve the good combination between strength, ductility and
toughness of TMCs. This paper focuses on the reviews for the microstructure configurations, the corresponding preparation
methods, mechanical properties and the inadequate of TMCs, having summarized the thoughts and implementation methods
of microstructure design.
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钛合金作为比强度最高的金属材料，契合了航
空航天领域对服役材料轻质高强的性能要求，拥有
广泛的应用前景，被誉为“太空金属”[1]。 在中国经济
迈入“可持续发展道路”的重要背景下，未来飞行器
将以绿色低碳的高动力、低污染为发展目标，对航
空航天材料的轻质高强化要求不断提高。 基于该前
提，钛基复合材料——— 一种继承了钛合金高比强度
优势并兼具陶瓷相高模量特点的新型轻质高强材

料，与钛合金相比具有强度更高而密度相当，甚至更
低的显著优势，受到了研究者们越来越多的关注[2-4]。
另一方面， 以军用飞机为代表的飞行器的飞行速度
(马赫数)不断提高，不仅要求服役材料的比强度越
高越好， 同时由于飞行动力的提升增大了关键零部
件的服役温度，还要求服役材料的耐高温性能(如抗
高温蠕变/疲劳性能 )进一步提升。 以蒙皮材料为
例 [5]，当飞机马赫数超过 3 时，可选用的材料只有高
温合金、 先进碳-碳复合材料以及钛合金/钛基复合
材料，如图 1所示。 与钛合金相比，钛基复合材料具
有更高的比强度，更高马赫数的应用潜力，因此航空
航天领域对钛基复合材料的需求日益迫切。

尽管钛基复合材料在航空航天等关键领域的应
用潜力巨大， 但受制于增强相的掺杂对钛合金基体
塑韧性的恶化，目前为止，钛基复合材料的实际应用
还有一定的距离。 为了突破钛基复合材料塑韧性较
差的瓶颈， 在过去几十年里研究者们围绕增强相选
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择、制备工艺优化、增强相含量优化以及微观结构
设计等方面做了大量的工作[6-9]，同时也取得了长足
的进展。 其中，微观结构设计的研究涵盖了增强相
分布、尺寸与含量的优化，以及制备工艺的选择等，
是现有研究中实现钛基复合材料强韧化的有效手
段之一[10-15]。 因此，本文以钛基复合材料的微观结构
演化为主线， 对微观结构设计的研究进展进行综
述，同时针对目前研究中存在的问题提出个人的见
解以及未来可能的研究方向。

1 连续纤维增强钛基复合材料

连续纤维增强钛基复合材料是最早见诸报道
的钛基复合材料[16]。在 20世纪 60年代，研究者利用
一种表面镀覆 SiC 的 B 纤维作为增强相，进行了长
纤维增强钛基复合材料的尝试，但由于其成本高昂
而中断了研究[17-18]。 随后，美国的 Textron 公司以碳
纤维为芯材制备了名为 SCS-6 的 SiC 长纤维，其价
格相对便宜成为真正意义上第 1 种应用于钛基复
合材料研究的纤维增强相[19]。 在 20世纪 80~90年代，
SiC 纤维增强的钛基复合材料获得了蓬勃发展，美
国的 NASA 与 GE 公司开始尝试将其应用于航空
航天领域[20]。
1.1 连续纤维增强钛基复合材料的制备方法

各种连续纤维的制备工艺具有明显的共性特

点，即先将长纤维按一定方式编织，然后将纤维织网
与钛合金基体进行复合， 常见的技术包括铺叠成型
技术、等离子喷涂法、纤维涂层法、流延成型法等[21]。
铺叠成型技术，首先利用轧制工艺将钛合金做成厚度
为 0.10~0.15mm 的箔材， 同时将连续纤维编织成单
层织网；然后将钛合金箔与纤维织网交替堆叠；最后
利用真空烧结或热等静压技术使堆叠的箔材致密
化，制成块体材料，工艺示意图与块体材料微观组织
形貌如图 2所示[21-22]。除了工艺复杂带来的成本高昂
外， 该技术最大的缺点是纤维容易在致密化过程中
流动，造成纤维分布不均匀。当纤维在块体材料中相
互接触时，接触部分不能填充进金属基体，存在的孔
洞会导致材料在受力过程过早开裂。 为解决这个问
题，采用有机黏结剂提前将纤维织网进行固化处理，
但又不可避免地引入了杂质。 纤维涂层法是利用物
理气相沉积(Physical vapor deposition, PVD)使钛合
金基体与单纤维层复合制得复合材料薄带， 随后进
行致密化处理制得块体钛基复合材料。 与前述工艺
相比，该方法的优点有：纤维分布均匀；钛合金与纤
维的界面反应较弱；复合材料中的纤维体积分数可通
过钛合金沉积厚度进行调控，最高可达 80 vol.%，
该方法能够使连续纤维增强钛基复合材料的性能达
到最优。
1.2 连续纤维增强钛基复合材料的结构设计

截至目前， 连续纤维增强钛基复合材料的主要
增强相为 SiC 长纤维，其微观结构主要包括两种：
纤维单向排列和各层交叉排列。 SiC 纤维的抗拉强
度高达 3 500 MPa，弹性模量达 400 GPa，远高于钛
合金基体 ， 因此纤维单向排列的结构可使钛基
复合材料在纤维长度方向(纵向)的力学性能达到
较高的水平，其研究较为广泛。 杨延清等[23]采用纤维
涂层法制备了纤维单向排列的 SCS-6/Ti-10-2-3复合
材料，其纤维体积分数为 45 vol.%左右，复合材料纵向
的室温抗拉强度达到了 1 503 MPa， 与 热轧态
Ti-10-2-3钛合金相比提高了近 60%。 杨锐等[24]的研

图 1 不同比强度的蒙皮材料在不同马赫数时的使用范围[5]

Fig.1 Available materials with different specific strength under
different mach number[5]

图 2 铺叠成型技术示意图及所制备钛基复合材料的微观形貌[21-22]

Fig.2 Schematic diagram of lay-up techniques and microstructure of manufactured TMCs[21-22]
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2 不连续晶须/颗粒增强钛基复合材料
连续纤维增强钛基复合材料强烈的各向异性特

点决定了其最佳应用场景为受单向载荷或单一轴向
载荷的工况，而不能用于受多向载荷的服役环境，并
且由于纤维编织工艺的繁琐， 使复合材料的制备成
本高昂[28]，钛基复合材料的增强相研究逐渐转向以
不连续晶须、颗粒为主，常见的增强相包括 TiB 晶
须、TiC 颗粒、稀土氧化物颗粒等 ，其力学性能如
表 1[20,28]所示。 在不连续增强钛基复合材料中晶须/
颗粒的分布不具有方向性， 因此材料不存在各向异

图 5 纤维交叉排列的结构示意图[27]

Fig.5 Schematic diagram of fibers arranged crossly[27]

图 4 钛基复合材料样件[24]

Fig.4 TMCs products[24]

图 3 SiCf/Ti6Al4V 复合材料室温拉伸断口及纵剖面[24]

Fig.3 Fracture surface and long section of SiCf/Ti6Al4V composite after room temperature tensile testing[24]

究表明，纤维体积分数为 40 vol.%的 SiCf/Ti6Al4V复
合材料， 其纵向室温抗拉强度为 1 600MPa，700℃抗
拉强度大于 1 000 MPa， 表现出优异的高温力学性
能。当纤维体积分数提高到 60 vol.%，700℃抗拉强
度高达 1 500MPa。图 3是 SiCf/Ti6Al4V复合材料室
温拉伸测试后的断口形貌与拉伸试样的纵剖面 [24]，
可以看到试样断裂后基体中纤维的断裂与拔出现
象，表明 SiC纤维起到了有效的增强作用。

连续长纤维增强钛基复合材料的力学性能具
有极强的各向异性，加之纤维/基体界面的结合强度
低于钛合金基体强度，使复合材料的横向力学性能较
差[25]。赵冰等[26]利用铺叠成型技术制备了SiCf/Ti6Al4V
复合材料，其横向室温抗拉强度仅为 412 MPa，且随
着测试温度升高，550℃抗拉强度降低至 273 MPa。
研究者通过拉伸断口的形貌分析， 认为SiCf/Ti6Al4V

复合材料横向拉伸断裂的本质原因是纤维与基体的
结合强度不足。纤维单向排列的钛基复合材料的这种
强烈的各向异性，使其仅适用于受单向载荷的服役工
况。 例如，用于制备钛基复合材料环件与棒件[24]，如
图 4所示，而对于更为复杂的服役工况，纤维单向排
列的钛基复合材料应用则受到了限制。 针对这个问
题，刘文祎等 [27]提出了将各层纤维呈一定角度交叉
排列的钛基复合材料微观结构，如图 5 所示。 研究
结果表明， 当纤维铺叠角度的顺序为[0/90/0/90/0…]
时 ，SiCf/TB8 复合材料的室温横向抗拉强度达到
了 963 MPa， 与单向排列时的纵向室温拉伸强度
(1 362 MPa)相比下降幅度较小。 尽管各层交叉排列
的结构牺牲了纵向强度，但其横向强度获得了提高，
并且可通过铺叠角度调节连续纤维增强复合材料的
力学性能，扩大其潜在的可服役范围。
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图 6 TiBw/Ti6Al4V 复合材料的微观组织及力学性能[29]

Fig.6 Microstructure and mechanical properties of TiBw/Ti6Al4V composites[29]

表1 纯钛及钛基复合材料中常见增强相的物理性质[20,28]

Tab.1 Physical properties of pure Ti and common reinforcements in TMCs[20,28]

Phases Melting point/℃ Density/g·cm-3 Elasticity modulus/GPa Coefficient of thermal expansion/×10-6 K-1

Ti 1 668 4.50 115 9.00

SiC 2 697 3.19 430 4.63

Carbon Fibers - 1.80 231 -

TiB 2 200 4.50 425~480 8.60

CNTs ~3 379 1.70~2.00 ~1 000 -

Graphene ~3 852 2.00 ~1 000 -

TiC 3 160 4.99 440 6.52~7.15

TiN 3 290 3.97 420 8.30

La2O3 2 217 6.51 - 5.80~12.10

Al2O3 2 050 4.00 420 8.30

Ti5Si3 2 130 4.32 225 7.00

性。但是不同于连续纤维增强钛基复合材料中，长纤
维可以通过提前固定等方式有效保证纤维分布符合
设计的微观组织特征， 不连续增强钛基复合材料的
增强颗粒/晶须在金属基体中的分布具有很强的随
机性， 难以避免增强相之间的相互接触而出现团聚
现象。另外，复合材料的性能强化与增强相含量息息
相关，颗粒/晶须的含量越高，复合材料强度的提高
越明显，但同时又增加了增强相团聚的可能性，从而
导致塑韧性的急剧恶化。 因此，不连续晶须/颗粒增
强钛基复合材料的结构设计主要围绕平衡增强相含
量与分布进行， 即在提高增强相含量使复合材料获
得更好的强化效果的同时， 优化其分布从而保证复
合材料的塑韧性。
2.1 增强相均匀分布的不连续增强钛基复合材料

在早期不连续晶须/颗粒增强钛基复合材料的
研究中，为了有效解决增强相团聚问题，研究者们致

力于增强相均匀化研究。Gorsse等[29]以 TiB2、Ti以及
Al-40V 粉体为原料，通过粉末冶金的方法制备了
20 vol.% TiBw/Ti6Al4V 复合材料。 为了保证 TiBw
在基体中的均匀分布， 首先借助高能球磨手段使原
料粉体均匀混合， 并进行热等静压烧结使粉体致密
化，并发生 Ti+TiB2→TiB原位反应生成 TiBw。烧结
态复合材料的微观组织形貌如图 6(a)所示，可以看
到大部分 TiBw在钛合金基体中呈独立分布， 但仍
有部分 TiBw 发生了团聚，这可能是由于 TiB2与 Ti
的反应过程中，局部区域存在多个 TiB 的形核位置
从而生长出团聚在一起的多条 TiBw。 为了进一步
使 TiBw均匀化，对复合材料进行了 1 300℃下长时
间保温的均匀化处理以及 1 300℃下的挤压处理，
分别如图 6(b~c)所示，均匀化效果显著。室温及 300℃
拉伸测试结果表明， 经热处理与挤压处理的复合材
料相比于仅受热处理的复合材料具有更好的组织均
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匀性，其拉伸强度与断裂应变均有明显的优势。该结
果也进一步说明增强相的均匀性分布有利于复合材
料的塑韧性提高。Yan 等 [30]研究了增强相含量对其
团聚现象的影响。 以 TiB2颗粒为原料，通过烧结温度
为 1 250℃的粉末冶金方法分别制备了 TiBw 含量
为 5 vol.%、10 vol.%、15 vol.%、20 vol.%的钛基复合
材料，其微观组织形貌如图 7所示，可以看到当TiBw
超过 10 vol.%时，TiBw 在钛合金基体中发生了团
聚。 力学测试(表 2)表明，晶须团聚不仅严重恶化
了钛基复合材料的塑韧性，其强度也急剧下降。

从空间结构进行理论分析， 复合材料中的增强
相孤立分布时的最高体积分数可以达到 50 vol.%。
然而在前述研究中，TiBw独立均匀分布的最高体积
分数不超过 10 vol.%， 这可能是因为原位反应的本
质决定了增强相在制备过程中经历了形核与生长过
程， 从而导致其在局部区域的分布具有很强的随机
性。 例如单个 TiB2颗粒可能生长出多根 TiB 晶须，
因此即使通过球磨等前处理过程使原料(如 TiB2颗
粒)完全均匀的分布，也无法有效保证生成的 TiBw
不发生团聚。钛合金在高温下具有很强的化学活性，

易与添加相的表面杂质反应生成脆性界面化合物而
恶化复合材料的强韧性， 目前的共识是优先选用原
位合成法制备非连续增强钛基复合材料以获得增强
相与钛合金基体间优异的界面结合。 选用原位反应
法制备钛基复合材料与增强相在稍高含量下发生团
聚的这一矛盾，促使研究者进行了以外加法(Ex-situ
method)制备钛基复合材料以解决增强相团聚问
题的尝试。 外加法是直接向钛合金基体中加入增强
相，由于制备过程增强相基本不发生变化，可以保持
最初的分布状态， 因此有望实现增强相理论最高含
量的完全均匀分布。 Fruhauf 等 [31]采用外加法，通过
真空烧结、 热等静压烧结以及粉末热挤压的手段
制备了 TiC 颗粒含量为 15 vol.%的钛基复合材料，
其微观组织形貌如图 8所示。 可以看到，在 1 375℃
真空烧结条件下的 TiC 颗粒尺寸远大于 920 ℃热
等静压烧结条件，如图 8(a~b)所示，说明 TiC 颗粒在
较高的温度将发生粗化， 因此也形成了较为严重的
团聚。与之相比，较低温度下的热等静压烧结及粉末
热挤压过程均未使 TiC发生明显的粗化，如图 8(b~d)
所示，但微观组织中依然存在明显的颗粒团聚。该研
究结果表明， 利用外加法能够解决由于增强相在制
备过程中的形核与生长导致的团聚问题， 但在高含
量的情况下，预处理(球磨过程)难以使增强相在基
体中完全分散。

Zhang等 [32]选择了纳米金刚石颗粒作为增强相，
先通过高能球磨对纳米颗粒进行分散处理， 然后在
900℃进行放电等离子体烧结(Spark plasma sinter-
ing, SPS)烧结，制得了纳米颗粒均匀分布的钛基复

图 7 1 250℃烧结的 TiBw 含量不同的 TiBw/Ti 复合材料微观组织形貌[30]

Fig.7 Microstructures of TiBw/Ti composites with different TiBw contents sintering at 1 250℃[30]

表2 TiBw/Ti复合材料的力学性能[30]

Tab.2 Mechanical properties of TiBw/Ti composites[30]

Specimen
Ultimate tensile
strength/MPa

Yield strength
/MPa

Elongation
/%

Matrix alloy 1 090 1 061 3.08

5 vol.% TiBw/Ti 1 038 989 2.19

10 vol.% TiBw/Ti 1 147 -

15 vol.% TiBw/Ti 741 -

20 vol.% TiBw/Ti 521 -
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图 8 外加法制备的烧结态及变形态 15 vol.% TiC/Ti 复合材料的微观组织形貌[31]

Fig.8 Microstructure of as-sintered and as-deformed 15 vol.% TiC/Ti composites prepared by ex-situ method[31]

图 9 纳米 TiC/Ti 复合材料的 TEM及 SAED 图像[32]

Fig.9 TEM and SAED images of nano TiC/Ti composites[32]

合材料，其电子显微镜(Transmission electron micro-
scope, TEM)形貌及和选区电子衍射 (Selected area
electron diffraction, SAED)花样如图 9所示。 值得注
意的是， 钛合金基体中的纳米增强相几乎全是 TiC
颗粒， 说明纳米金刚石与 Ti 发生了反应 ：Ti+C=
TiC。 换句话说，该研究以纳米金刚石为原料，通过
低温快速烧结的工艺制得了纳米 TiC 颗粒增强的
钛基复合材料， 其中 TiC 颗粒的含量为 2 vol.%左
右， 基本呈完全均匀分布。 尽管未对这一工艺做更
多的说明，但我们认为，金刚石具有极为优异的化学
稳定性与 C-C 共价键，使得 C 原子不易向钛合金基
体中固溶扩散， 加之制备过程在较低温度下快速进
行，使原位生成的纳米 TiC 具有与金刚石原料相同
的分布特征。 该工艺结合了外加法与原位法各自的
优点，一方面，选择纳米金刚石为原料使增强相获得
了类似外加颗粒的分布特性， 避免了烧结过程中发
生的团聚；另一方面，金刚石与钛合金基体的原位反
应使增强相/基体界面结合良好。

2.2 增强相非均匀分布的不连续钛基复合材料
随着对钛基复合材料的不断深入研究， 愈发认

识到非连续增强钛基复合材料中的增强相难以在较
高含量下形成完全均匀的分布， 从而导致其实际性
能与期望中的性能存在着难以消除的差距， 因此近
些年开展了对增强相非均匀分布的研究工作， 成为
当前钛基复合材料微观结构设计领域的一个热点。

增强相非均匀分布， 是指增强相与基体在空间
分布上存在一定差异，即在复合材料中形成“富增强
相”区域与“贫增强相”区域，其中增强相富集区域被
称为“硬相”，对复合材料起强化作用，增强相贫化区
域被称为“软相”，起到保持材料塑韧性的作用。常见
的分布方式有 4 种 [33]，如图 10 所示，包括：方式 A，
增强相在局部呈孤立岛状分布，在这种情况下，金属
基体完全连通，增强相富集区域被基体隔离开来，复
合材料的微观组织呈现微观不均匀而宏观均匀的特
征；方式 B，增强相富集区域呈连续柱状、层状或者
环状分布于基体中，对基体形成了一定程度的割裂，

FOUNDRY TECHNOLOGY
Vol.43 No.07

Jul. 2022478· ·



使其仅在一维或二维方向连通(增强相富集区域呈
柱状或层状时，基体二维连通；呈环状时，基体一维
连通)；方式 C，增强相富集区域呈连续网状结构，并
将金属基体割裂成孤立岛状，其特征与方式 A 完全
相反，金属基体不连通；方式 D，与方式 C 类似，增
强相富集区域也呈连续网状分布， 不同的是金属基
体完全连通或半连通，形成双连通的微观结构。非均
匀分布的非连续增强钛基复合材料， 对增强相分散
程度的要求有所降低， 因此其增强相添加量远高于
增强相呈均匀弥散分布的钛基复合材料， 这为复合
材料强度的提升提供了理论基础。

Hashin 与 Shtrikman[34]两位学者在 20 世纪 60
年代提出了对金属基复合材料弹性模量的计算公
式，公式(1)是硬相包围软相的情况，公式(2)是软相
包围硬相的情况，认为硬相包围软相(即方式 C)的
微观模型下， 金属基复合材料的弹性模量为理论值
上限，高于软相包围硬相的情况，如图 11所示[33]。经
过几十年的实验研究， 该结论获得了大量学者的认
可。因此就提升复合材料强度而言，非均匀分布的增
强相拥有明显的优势。另外，金属基体所能够发挥的
塑性决定了复合材料的塑韧性， 增强相之间距离越
远，位错在金属基体中的滑移越不受阻碍，基体塑性
越能得以保证， 因此早期的研究致力于增强相的均
匀分散以提高复合材料的塑韧性。 而对于增强相呈
非均匀分布的金属基复合材料，由于软相的存在，局
部区域的基体塑性几乎与合金相等， 而增强相的不
连续分布又为软相提供了连通通道， 使复合材料中
的软相能够协同发挥保持塑性的作用。 就这一点而

言， 尽管非均匀金属基复合材料中的增强相在宏观
上呈非均匀分布，但在微观上(增强相富集区域)依
然要求增强相不发生直接的团聚。

EHS-Upper= Eα(EαVα+Eβ(2-Vα))
EβVα+Eα(2-Vα)

(1)

EHS-Lower= Eβ(Eβ(1-Vα)+Eα(1+Vα))
Eα(1-Vα)+Eβ(1+Vα)

(2)

式中，EHS-Upper、EHS-Lower 为金属基复合材料的模量上、
下限，GPa；Eα、Eβ分别为增强相及基体金属的模量，
GPa；Vα为增强相及基体金属的体积分数，vol.%。

以硬相包围软相的微观模型为基础， 耿林与黄
陆军教授团队 [35-41]设计出非连续网状增强钛基复合
材料，并做了大量的研究工作。非连续网状增强钛基
复合材料的制备过程具有高度的相似性，如图 12所
示[33]。首先选择尺寸较大的钛合金粉(以球形粉为主)
与尺寸较小的增强相前驱体(如 TiB2粉、石墨粉等)，
通过长时间低能球磨处理使前驱体均匀包裹于钛合

图 10 增强相在非连续增强金属基复合材料中常见的 4 种分布特征[33]

Fig.10 Four common distribution characteristics of reinforcements in distribution reinforced TMCs[33]

图 11 金属基复合材料理论弹性模量随增强相含量的变化[33]

Fig.11 Variation of theoretical elastic property of metal matrix
composites with reinforcement contents[33]
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金粉体表面，形成初步的网络结构，在这个阶段控制
球磨转速以避免钛合金粉体的变形； 随后将混合粉
体进行烧结致密化处理， 同时使前驱体与 Ti 反应
生成非连续网状分布的增强相 。黄陆军等 [42]利用
该方法制备了 TiBw含量分别为 5 vol.%、8.5 vol.%、
12 vol.%的非连续网状增强钛基复合材料， 并与利
用高能球磨制备的均匀分布的 8.5 vol.% TiBw/Ti
复合材料进行了力学性能对比，如图 13 所示，非连
续网状增强钛基复合材料在塑性与强度上均有明显
的优势。研究者认为，这是由于网状分布的晶须在部
分区域富集，能够更为有效的承担强化作用；而网络
内部区域无晶须，能够充分发挥纯态的塑性，从而使
复合材料保留了远高于均匀晶须增强的钛基复合材
料的塑性。然而，在该工作中未考虑高能球磨过程引
入的杂质元素对均匀 TiBw增强钛基复合材料的塑
性所带来的的恶化作用，因此，非连续网状增强钛基
复合材料在塑性方面的优势有必要进行更为深入
的研究。

为了研究非连续网状分布增强相含量对微观形

貌及力学性能的影响，黄陆军等 [43]制备了不同体积
分数 TiBw增强的 Ti6Al4V基复合材料。 随着体积
分数的提高 ， 网络分布的 TiBw 越来越密集 ，在
TiBw 含量为 3.4 vol.%时形成了团聚， 且团聚现象
逐渐加重，如图 14所示。力学性能表征结果显示，在
未形成晶须团聚时，伴随着塑性的略微下降，复合材
料的强度显著升高； 晶须的团聚使复合材料的塑性

图 12 非连续网状增强钛基复合材料的制备示意图[33]

Fig.12 Schematic diagram of discontinuous network reinforced TMCs[33]

图 13 非连续网状增强与均匀增强钛基复合材料的室温拉伸
曲线[42]

Fig.13 Comparison of room temperature tensile curves between
discontinuous network reinforced and uniform reinforced

TMCs[42]

图 14 非连续网状 TiBw/Ti6Al4V 复合材料的微观组织形貌[43]

Fig.14 Microstructure of discontinuous network TiBw/Ti6Al4V composites[43]
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急剧降低，如图 15 所示。 与前述 8.5 vol.% TiBw/Ti
非连续网状增强钛基复合材料尚保持较好的塑性相
比，在该研究工作中，3.4 vol.% TiBw 即导致复合材
料塑性明显降低， 说明非连续网状增强钛基复合材
料的塑性变化不仅仅受增强相含量控制， 必然还受
其他微观结构方面的因素影响。 在黄陆军等[44]另一
个研究报告中，讨论了增强相含量、网格大小对非
连续网状增强钛基复合材料力学性能的影响。 通过
选用不同粒径大小的钛合金球形粉制得了网格大
小分别为 65、110、200 μm，TiBw 含量为 2 vol.%、
3.5 vol.%、5 vol.%、8.5 vol.%、12 vol.%的钛基复合
材料，其力学性能如表 3所示。 结果表明，当增强相
含量相同时， 复合材料的塑性随网格直径降低而增
加。 这是由于网格越小， 增强相贫瘠区面积占比越
小，增强相富集区占比越大；在含量相同的情况下，
增强相分布的空间距离越远越不容易团聚， 钛基复
合材料的塑性更高。

Jiao 等[45]在非连续网状增强钛基复合材料的基
础上，制备了双相(TiBw + Ti5Si3p)增强的钛基复合材
料，其中 TiBw呈非连续网状分布，而 Ti5Si3p 尺寸较
小且基本均匀的分布于基体中， 形成了增强相量两级
分布的微观结构。 图 16为不同含量的(Ti5Si3p+TiBw)

/Ti6Al4V 复合材料力学性能测试结果， 可以看到
(4.0 vol.%Ti5Si3p+3.4 vol.% TiBw)/Ti6Al4V的断裂应
变达到了 5%左右，基本与 3.4 vol.%TiBw/Ti6Al4V 复
合材料[43]相当。该结果说明，在非连续网状增强钛基
复合材料的网格内部添加小尺寸增强相能够进一步
提高其强度， 同时不会对复合材料的塑性产生明显
恶化。受此工作启发，黄孝余等[46-47]利用 Ti3SiC2陶瓷
颗粒为前驱体制备了 (Ti5Si3p+TiCp)/Ti6Al4V 复合
材料， 通过低能球磨手段使微米 TiCp 呈非连续网
状分布，通过固溶时效热处理手段使纳米 Ti5Si3p 呈
均匀弥散分布，在增强颗粒总含量为 9.8 vol.%时复
合材料具有较为优异的强度与塑性， 如图 17 所示
(区域 III代表该工作所制备钛基复合材料)。

增材制造作为一种新的材料制备手段受到了极
大关注， 不断有学者尝试利用该方法制备钛基复合
材料。金属材料的增材制造过程与熔炼法比较类似，
利用电子束、激光等高能热源将金属粉体/丝材熔融
并逐层铺叠，通过计算机优化/铺叠的策略可实现材
料的近净成型。在钛基复合材料领域，该方法通常用
于实现增强相的均匀分布。 王祥等[48]以表面涂覆稀
土氧化的 Ti6Al4V 丝材为原料，选用激光熔覆技术
制备了稀土氧化颗粒增强的钛基复合材料。 通过熔

图 15 不同体积分数非连续网状 TiBw 增强钛基复合材料的
室温拉伸曲线[43]

Fig.15 Room tensile curves of discontinuous network TiBw
reinforced TMCs with different content[43]

图 16 具有不同(Ti5Si3p+TiBw)含量的非连续网状增强钛基
复合材料的拉伸曲线[45]

Fig.16 Tensile curves of discontinuous network (Ti5Si3p+TiBw)
reinforced TMCs with different content[45]

图 17 9.8 vol.% (Ti5Si3+TiC)/Ti6Al4V 复合材料的室温压缩性
能与现有研究的比较[47]

Fig.17 Comparison of room compressive properties between
9.8 vol.% (Ti5Si3+TiC)/Ti6Al4V and existing research[47]

表3 具有不同网格尺寸的非连续网状TiBw增强Ti6Al4V基
复合材料的力学性能[44]

Tab.3 Mechanical properties of discontinuous network
TiBw/Ti6Al4V composites with different network size[44]

Samples
TiBw content

/vol.%
Network size

/μm
Ultimate tensile
strength/MPa

Elongation
/%

Ti6Al4V 0 - 855 11.3

V2D200 2.0 200 1 021 9.2

V3D200 3.5 200 1 035 6.5

V5D200 5.0 200 1 090 3.6

V5D110 5.0 110 1 060 5.1

V8D110 8.5 110 1 288 2.6

V8D65 8.5 65 1 207 4.6

V12D65 12.0 65 1 108 0.9
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融过程的熔池搅拌使稀土氧化在基体中均匀分布，
并借助稀土氧化的异质形核能力实现了钛合金基体
的等轴化与细晶化，大幅度提高了材料的力学性能。
增材制造过程的另一个特点是冷却速度较高， 可以
使基体合金的晶粒生长受到一定抑制， 从而使制备
的材料保留凝固过程中一些特定的微观组织形态。
近期，Pan 等 [49]利用该特性制备了非连续网状纳米
TiBw增强钛基复合材料， 其微观结构形成如图 18
所示。在高温作用下钛合金粉末熔化形成局部熔池，
此时 B 元素存在于液相中，如图 18 中①所示；随着
温度快速降低至固液两相区，熔池中形成初生 β-Ti
相以及纳米 TiBw，如②和③所示；随着温度继续降
低至单相 β 区，β-Ti 相生长为近等轴状， 而纳米
TiBw分布于 β-Ti晶界；最后 β-Ti转变为α-Ti+β-Ti，
稍有粗化的纳米 TiBw晶须以非连续网状形式分布。
增材制造过程的快速降温往往使钛基复合材料的基体
具有固溶+时效态的微观组织特征，同时与烧结或熔炼
方法制备的复合材料相比， 基体组织与增强相的尺寸
均有明显的降低，力学性能显著增强。 因此，利用增材
制造制备钛基复合材料， 并结合该过程中基体微观组
织的演变特征对增强相的微观组织结构进行必要的
优化设计，是未来值得探索的研究方向之一。

3 结语

钛合金作为一种主要服役于关键领域的高比强
度金属材料，其塑韧性指标通常要求较为严格，这直
接关系到飞行器等的服役安全。然而，服役于中高温
环境的钛合金通常为 α 或近 α 型，晶格类型为密排
六方， 其塑韧性较差。 加入增强相有降低基体塑韧
性的倾向， 因此钛基复合材料的塑韧性好坏是其应
用价值的关键指标。从钛基复合材料的发展来看，无
论是连续纤维增强钛基复合材料中致力于提高纤
维/基体界面结合强度、减少脆性界面化合物，还是
非连续晶须/颗粒增强钛基复合材料中致力于平衡

增强相体积分数/增强相团聚，其重要目的之一均是
提高复合材料的塑韧性。 如何通过微观结构设计使
钛基复合材料的基体塑性得以最大程度的保留，依
然是后续研究值得考虑的问题。
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