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箔冶金法制备的SiCf /TiAl复合材料
微观组织研究

刘江平，王佳，王锟

苏州工业职业技术学院精密制造工程系  江苏苏州  215104

摘要：将钛箔与夹有S i C纤维的铝箔交替叠置，在650℃×5h＋1000℃×3h＋1320℃×2h的条件下真空

热压，制备了S i C f/T i A l复合材料板材。板材的基体为α2/γ全片层组织，在基体-纤维-基体交界的部分

位置有“耳”状孔洞产生。基体和S i C纤维之间发生界面反应，反应产物从纤维到基体依次是S i C∣T i C 

∣Ti3SiC2∣Ti5Si3∣Ti5(Si, Al)3＋Ti2AlC∣γ∣α2/γ团簇；从热力学、动力学和晶体学的角度分析了界面产物

Ti5Si3、Ti3SiC2以及TiC的产生机理。
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Study on the microstructure of SiCf /TiAl composite 
materials prepared by foil metallurgy method
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Abstract: SiCf /TiAl composite was prepared by hot pressing alternative Ti foil/Al foil/SiC fiber in vacuum at 

650℃×5h＋1000℃×3h＋1320℃×2h. A fully lamellar microstructure in the matrix and reactions at the interface 

of fiber and matrix are observed. Ear-like holes exist at the matrix/fiber/matrix interface. The interfacial phases from 

the fiber to the matrix, are SiC∣TiC∣Ti3SiC2∣Ti5Si3∣Ti5(Si, Al)3+Ti2AlC∣γ∣α2/γ colony, accordingly. The 

phases formation mechanism are explained from views of kinetics, dynamics and crystallography.
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1 序言

TiAl合金具有高比强度、比弹性模量等优点，

但是其室温力学性能一般，且最高使用温度为760℃

左右，不能满足性能要求。SiC具有优异的高温强度

和耐腐蚀性能[1]，因此制备SiC增强的TiAl基复合材

料成为提高TiAl合金性能的一种途径。目前，制备

SiC颗粒增强TiAl基复合材料主要采用的是原位生成

法[2]和粉末冶金法[3]。原位生成法可能会因带入有害

副产物而降低材料性能，或由于放热反应而造成温

度不易控制。粉末冶金法中，粉末颗粒的比表面积

大，容易污染，会将杂质引入到基体中。目前，制

备SiC纤维增强TiAl基复合材料的主要方法是箔材-
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纤维-箔材法[4]，这种方法是将γ-TiAl基合金箔与纤

维层交替叠置后热压使其致密，但由于γ-TiAl基合

金的本质脆性，因此很难用低成本的方法制备比较

薄的γ-TiAl合金箔。制备纤维增强复合材料的方法

还有基体涂层单带法[5]和基体涂层纤维法[6]，这两种

方法都需要将基体合金沉积到纤维上，对设备要求

高。

本文以SiC纤维和较易获得的Ti箔、Al箔为原

料，尝试通过热压方法制备具有全片层基体组织的

SiCf/ TiAl复合材料，主要分析了复合材料的微观组

织、纤维-基体界面反应产物及其产生机理。

2 试验材料及方法

箔材采用的是纯钛箔（厚度0.03m m）和纯铝

箔（厚度0.023mm）。钛箔经过酸洗，铝箔经过碱

洗，以除去表面的氧化膜，之后进行水洗、酒精清

洗，最后烘干备用。SiC纤维直径约为0.09mm。箔

材的叠置形式是双层铝箔与双层钛箔交替放置，SiC

纤维位于铝箔与铝箔之间。通过该种叠置方式获得

的板材名义成分是Ti-46Al。

箔材和纤维排布好之后，置于热处理炉中热

压，热压过程可以分为3步。第一步为650℃×5h，

压力25MPa，如果热压温度＞660℃，会引起铝箔熔

化而造成铝液在模具中渗漏，使板材最终成分偏离

目标成分，因此将逐层叠置复合好的原料板在低于

铝熔点温度保压、保温，待铝箔完全转变为TiAl3相

层后再进行高温热压；第二步为1000℃×3h，该步

的初衷是使纤维和基体间形成良好的结合，且不至

于发生很严重的界面反应；第三步是1320℃×2h，

在该温度保温过程中各相完成向α相的转变，冷

却后基体会形成全片层组织。因此热压工艺选为

650℃×5h＋1000℃×3h＋ 1320℃×2h。

微区X射线衍射是在微区XRD衍射分析仪（D8 

Discover，GADDS，Bruker）上进行，管电压为

40kV，电流为30mA，扫描角度为20°～85°。

3 试验结果与分析

3.1 组织分析

图 1所示为复合有 S i C纤维的钛 /铝箔经过

650℃×5h＋1000℃×3h 热处理后的横截面显微组

织。从图1可看出，SiC/基体界面已发生了反应，界

面反应层的厚度约为10μm。SiC纤维和基体的界面

反应区A、B、C、D、E点的成分见表1。从表1可看

出，紧靠γ-TiAl相层的反应产物层是Ti5Si3层，其

次是Ti3AlC2层，靠近SiC纤维的是TiC层。γ-TiAl层

中分布着Ti5Si3颗粒。Ti5Si3的形貌有两种：距离SiC

纤维较远的Ti5Si3分散分布于γ-TiAl层中；距离SiC

纤维较近的Ti5Si3中弥散分布一些γ-TiAl相。

a）整体形貌

b）SiC纤维和基体的界面反应区

图1 650℃×5h＋1000℃×3h热处理后横截面显微组织

表1 界面反应区各点的成分（原子分数）（%）

位置 Ti Al Si C 相

A 71.45 25.32 0.13 3.00 α2-Ti3Al

B 44.57 45.29 0.20 9.03 γ-TiAl

C 48.43 7.44 25.52 18.60 Ti5(Si，Al)3

D 38.35 12.08 5.17 44.40 Ti3AlC2

E 42.01 2.69 6.36 48.94 TiC

从图1a还可看出，在箔材-纤维-箔材三者交界

的地方出现了“耳状”孔洞，这种孔洞在本文的各

试验中一直存在。GUO等[7]研究了箔-纤维-箔制备复

合材料时箔-纤维接触前沿孔洞的形成原因，认为这

种孔洞的形成与纤维的排列方式有关，在六边形的

排列中，孔洞主要由基体的弯曲造成。而在矩形排

列中，孔洞的形成与纤维和箔材间的位移有关，此

类孔洞呈“耳”状。若使纤维增强复合材料中纤维
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与基体接触良好，且没有“耳”状孔洞，选材时应

尽量选用细纤维和厚箔材。后续的试验可采用这种

思路来避免“耳”状孔洞的产生。

图 2 所示为 6 5 0 ℃× 5 h ＋ 1 0 0 0 ℃× 3 h ＋

1320℃×2h工艺制备的SiC f/ TiAl复合材料横截面

的显微组织。从图2可看出，界面反应层的厚度

约为20μm。S i C纤维和基体的界面反应区a、b、

c、d、e、 f点的E D S分析结果见表2。从表2可看

出，基体为全片层结构，基体和纤维之间存在明

显的反应层。从纤维到基体，反应产物第一层为

TiC，第二层为Ti3SiC2，第三层为Ti5Si3，第四层为 

T i5（Si， Al）3，在第四层中间分布着Ti2AlC，与

反应层接触的基体相是γ-TiAl。图3所示为反应层

的微区XRD分析结果，其中没有出现Ti2AlC的衍射

峰，可能是由于该相含量极少。

a）整体形貌

b）SiC纤维和基体的界面反应区

图2 650℃×5h＋1000℃×3h＋1320℃×2h热处理后 
横截面显微组织

3.2 各反应层的产生机理

Ti、Al、Si、C 4种元素能形成的化合物很多，

成分也比较复杂。就目前已有的研究结果来看，这4

种元素之间形成的化合物多为二元或三元，也有四

元化合物，且四元化合物多是由第四种元素原子部

分地替换三元化合物中某种原子而形成的，各相的

产生与长大是热力学与动力学相互作用的结果。

（1）TiC层　在650℃热压时有2个扩散偶，即

钛/铝箔扩散偶和Al/S iC扩散偶。Ti/Al扩散偶当中

会有TiAl3相生成，直至Al箔层完全转变为TiAl3相

层 [8]。人们对Al-SiC之间的反应进行了广泛研究，

但对界面反应没有统一的结论[9，10]。     

在制备SiC/Al复合材料时，会有界面产物Al4C3

生成，Al4C3多为Al液与SiC的反应产物，或为SiC表

面的C涂层与Al液的反应产物。在本文的试验条件

下，如果有Al4C3生成，则应是反应3C＋4Al＝Al4C3

的结果。CLEMENS等[11]研究Al-C-Si三元系统中稳

定和亚稳定的平衡关系时，提出了一个热力学模型

来描述Al与SiC之间的反应，该模型认为650℃是一

个临界温度，低于650℃时上述反应不可能发生，只

有高于650℃时上述反应才可以发生。因此，在本文

试验条件中，动力学因素决定该反应能否发生。本

试验中SiC纤维表面没有C涂层，C从SiC中扩散出去

需要破坏C-C键和Si-C键，这就需要克服一定的势

垒，增加了C原子的扩散难度。此外，C原子脱离化

学键束缚后会优先参与TiC的合成，因为有限的C原

子参与合成TiC时的Gibbs自由能变为负值，且比合

表2 界面反应区各点的成分（原子分数）（%）

位置 Ti Al Si C 相

a 42.47 57.53 — — γ-TiAl

b 47.47 23.72 0.84 27.97 Ti2AlC

c 50.55 05.78 26.25 17.41 Ti5(Si，Al)3

d 37.53 0.86 26.92 34.68 Ti5Si3

e 33.56 0.58 13.63 52.23 Ti3SiC2

f 60.88 0.73 4.26 34.13 TiC

图3 纤维/基体界面的XRD分析结果
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成Al4C3时要低[12]。因此，本试验中不会有Al4C3的产

生，这与CHEN 等[13]的研究结果一致。

在 6 5 0℃保温 5 h后，A l箔已经全部转变为

TiAl3，扩散反应层变成Ti/TiAl3/SiC。在高温热暴

露情况下，界面会发生扩散反应。从T i A l3-S i-C

扩散系在1000℃时的等温相图 [14]可以看出，在紧

靠T i A l3一角处有T i C生成，当碳含量较多时会有

Ti3S iC2生成，当Si含量较多时，界面会有Ti5S i3和 

Ti（Al，Si）2生成。由于C原子的半径比Si原子小，

因此C原子在TiAl3中的扩散比较快。SiC中的C原子

率先到达前沿的TiAl3相与Ti形成TiC，这样就形成

了SiC/TiC/TiAl3扩散反应层。图2中之所以没有发现

TiAl3相，是因其在高温时完全反应而转变为TiAl2或

者TiAl。

（2）Ti3SiC2层  研究发现，在紧靠TiC位置处

有Ti3SiC2生成，可能是反应TiC＋Si＋C→Ti3SiC2的

结果。由1000℃时的等温相图[14]可知，Ti3SiC2的成

分范围较窄，且多数情况下与TiC同时出现。TANG

等 [15]研究了由热压元素粉末的方法制备T i3S i C2后

发现，Ti3SiC2和TiC有如下位向关系：(0001)Ti3SiC2
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(110)TiC，且(0001)Ti3SiC2
和(111)TiC都是Ti原子的密排

面，二者是共格关系，因此从晶体学上讲，Ti3SiC2

可在TiC上形核长大。SUN 等[16]的试验也观察到了

Ti3S iC2沿TiC晶粒长大。因此，试验中TiC的存在

有利于Ti3SiC2的生成。VEISZ等[17]在SiC上依次镀

上Al和Ti，试样在1000℃退火后发现界面处生成了

TiAl3和Ti3SiC2，但该文献中没有明确指出这两相中

哪个相首先生成。由于Ti3SiC2的生成需要Ti原子扩

散“穿越”Al层，或者Si、C原子扩散“穿越”Al

层，但是试验结果中没有发现含C、Al、Si化合物，

显然，是Ti原子向Al层扩散来参与Ti3SiC2的合成。

在Ti/Al扩散偶的扩散反应中，在Al完全消耗之前，

Ti/Al界面只有一种生成物即TiAl3，Ti在Al中的扩

散主要是用来合成TiAl3，因此TiAl3是先于Ti3SiC2

生成的。TiAl3的（010）面上[201]方向上的原子间

距和Ti3SiC2的（0001）面上[11
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错配度约为5%，可以视为共格关系，S i原子部分

取代Ti、Al原子后，晶格经过适当变形后，会完成

TiAl3→Ti3SiC2的转变，因此TiAl3的存在也有利于

Ti3SiC2的生成。

另外，热力学分析也表明反应TiAl3＋Si＋2TiC

＝Ti3SiC2＋3Al是可以发生的，虽然其Gibbs自由能

变的值在所有的反应中是最大的，但在复杂的TiAl3/

SiC界面处，动力学因素起决定作用。从TiAl3-Si-C

扩散系在1000℃时的等温相图可以看出[14]，Ti3SiC2

的成分点离TiAl3最近，在同样的扩散能力下，其成

分最容易得到满足，因此动力学上也支持Ti3SiC2的

生成。

（3）Ti5Si3层  从热力学角度讲，一个反应发生

的前提是该反应的Gibbs自由能变小于零。在Ti-Al-

Si-C反应体系中，存在多种可能反应，且所有反应

的Gibbs自由能变在本文的研究温度范围内都小于

零，因此从热力学上讲所有反应都有可能发生[12]。

从Gibbs自由能变负值的大小，可以判断生成Ti5Si3

的反应最优先发生。另外，对于由单质合成化合物

的反应而言，反应的Gibbs自由能变从某种程度上反

映了产物的稳定性，可以看出Ti5Si3的稳定性应是最

高的。相对于TiSi和TiSi2而言，Ti5Si3需要的Si原子

较少。而相对于Ti3Si和Ti5Si4而言，Ti5Si3的动力学

条件更有利，因此界面反应层中出现Ti5Si3是热力学

和动力学相互作用的结果[18]。

现在来总结图2中组织的形成过程。在650℃热

处理时，Al箔和Ti箔反应生成TiAl3，直至Al箔完

全变成TiAl3相层。高温反应时，C原子扩散至TiAl3

前沿，形成TiC，从而形成TiC/TiAl3子扩散偶。热

力学以及晶体结构上都支持在T i C/T i A l3界面生成

Ti3SiC2。随着保温时间的增加，Ti不断向TiAl3中扩

散，TiAl3转变为γ-TiAl，就会形成Ti3SiC2/TiAl子

扩散偶。Si和C也不断地向γ-TiAl中扩散，当Si在

TiAl中的浓度达到一定值时，Ti5Si3会形核长大，距

γ-TiAl较近的Ti5Si3相会富Al而形成Ti5（Si, Al）3。

C浓度达到一定值时，Ti2AlC出在Ti5（Si，Al）3中

析出。紧靠片层基体的γ-TiAl相存在的原因是该处

的γ-TiAl相层在1320℃热压时未完成向α-Ti的转

变，从而冷却后不能形成全片层基体。远离SiC纤维

的基本在1320℃全部变为α-Ti，冷却到室温后便形

成全片层结构。

4   结束语

综上分析，可得出如下结论。

1）将Ti箔与夹有SiC纤维的Al箔交替叠置，在
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650℃×5h＋1000℃×3h＋1320℃×2h的真空热压

条件下，可以获得基体为全片层的SiCf/TiAl复合材

料。

2）在箔材-纤维-箔材三者交界的地方出现了

“耳状”的孔洞。这种孔洞的产生与压力不足有

关，孔洞降低了板材的承载面积，弱化了材料的力

学性能，可以通过增大压力和保温时间来减少孔洞

的产生。

3 ） 纤 维 与 基 体 的 反 应 产 物 的 生 成 序 列

是：S i C∣T i C∣T i3S i C2∣T i5S i3∣T i5(S i,A l)3＋

Ti2AlC∣γ∣α2/γ团簇。
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