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仿生竹纤维五系铝基复合结构强-韧性调控与界面
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摘要  为进一步提高铝基复合材料的强度与韧性，避免强韧性倒置关系，通过在铝基体中加入不同体积分数与尺寸

的钛合金骨架结构，制备出强韧性可调控的仿竹纤维 Al-Ti复合结构。研究发现：钛合金强化骨架与铝合金基体界

面间发生了扩散反应，形成了致密的冶金结合，界面内析出相为钛铝金属间化合物。与传统铝基复材相比，复合结

构铝基复合材料抗压强度高达 380~1085 MPa，形成一体化微/宏观“高强-高韧”纤维状复合结构。对微观变形机制

进行研究：高强度化合物的析出有效阻止了异质界面内裂纹萌生、扩展。同时高分辨下观察发现，界面内析出的

Ti3Al相变形后在晶粒内部形成了有效的变形孪晶，提升了界面内高、低模量析出相间协调变形能力，是复合结构增

强-增韧的主要机制。

关键词  激光技术；增材制造；仿生结构；Al-Ti复合结构材料；微/宏观强韧性调控

中图分类号  TN249   文献标志码  A DOI： 10.3788/CJL231501

1　引   言

铝基复合材料（AMCs）不仅继承了传统铝合金的

特点，在实现轻量化的同时，其综合性能显著提高［1-2］。

目前，为了满足减重、减振、高寿命等应用需求，AMCs
被应用在诸多领域：航空航天领域飞行器腹鳍、直升机

旋翼系统连接部件、航空发动机风扇叶片、卫星天线支

架、平台等；交通方面汽车发动机活塞抗磨环、汽车连

杆等零部件以及电子领域的功能件等［3-5］。然而，利用

传统方法制备 AMCs，成本高的同时工艺复杂，成形材

料易出现强度和断裂韧性互斥现象。如何获得高强高

韧结构 AMCs 成为了亟需解决的难题，除了考虑增强

体和基体的材料选择外，制备方法和空间结构的设计

对于构建 AMCs 也起着至关重要的作用。通过传统

的制备技术，如铸造和粉末冶金等，很难同时实现对增

强相的微/宏观调控［6］。增材制造（AM）突破传统制造

方法，利用层层叠加的原理［7-8］，实现多自由度制造高

精度和复杂的点阵结构［9-10］，在精确调节相演变以及组

分和结构的分布方面，定制结构和合成多种材料中的

自由形式使得该工艺更适合发展异质结构。

目前已有研究学者提出了根据自然界中现存的

生物结构，通过调控微结构来设计复合材料的力学性

能，以期协同优化材料的强度和韧性［11］。Sun 等［12］提

出了一种仿虾蛄结构的具有高损伤容限的陶瓷复合材

料，其韧性比传统陶瓷结构提高了约 116 倍。Liu 等［13］

采用激光选区熔融制备技术设计并制备了体积分数为

14% 的 TC4 支撑结构，再填充纯钛粉后经热等静压工

艺，得到了珍珠状结构复合材料，其抗弯强度约为

1150 MPa，高于纯钛的 800 MPa，裂纹萌生强度可达

48.7 MPa·m1/2，高 于 纯 钛 的 26.1 MPa·m1/2。 Zhang
等［14］通过制备铜合金仿生鱼鳞组织，将铜熔体渗透到

不同的龙虾钳（bouligand）式结的钨纤维中，获得了强

度和延展性协同增强的 Cu-W 合金，与传统烧结的 Cu-

W 合金相比，双 bouligand 结构的抗拉极限提高了 4.1
倍，延伸率可达（20±3）%。Zhang 等［15］通过将纯镁熔

融体渗透到电子选区熔融制备的 TC4 骨架中，制备了

鲍鱼壳（砖混）、bouligand 和珍珠壳（交叉层状）三种仿

生类型的 Mg-Ti 复合结构，复合材料的强度明显高于

纯 Mg，但延展性低于纯 Mg。值得一提的是，交叉层

状结构在性能上发挥协同增强作用，使断裂韧性提高

约 2.7 倍。由此看来，仿生学结构为实现高性能材料

提供了一种新的思路。五系铝合金具有轻质、良好的

可焊性、优异的比强度和高延展性等特点，因此被用作

商用和军用飞机的主要结构材料，这对铝合金的高断

收稿日期：2023-12-11；修回日期：2024-01-29；录用日期：2024-01-30；网络首发日期：2024-02-20
基金项目：国家重点研发计划（2022YFB4600901）、国家自然科学基金（52375359）、辽宁省国际科技合作计划（2023JH2/10700024）
通信作者：*yangguang@sau.edu.cn；**szhaosau@163.com

https://dx.doi.org/10.3788/CJL231501
mailto:E-mail:yangguang@sau.edu.cn
mailto:E-mail:szhaosau@163.com


1002312-2

特邀论文 第  51 卷  第  10 期/2024 年  5 月/中国激光

裂韧性提出了更高的要求，用以满足损伤容限设计标

准。然而，韧性和强度往往互斥，限制了铝合金的应

用。本文参考竹纤维轴向强度优异于截面方向［16］，且

层状轴状竹纤维高强韧性的特点［17］，提出沿一维方向

改善其强度与韧性，具体方法是：在真空条件下将铝合

金熔渗到 AM 的 TC4 骨架结构中，形成金属-金属贯穿

连续复相强化结构，实现轻量化的同时大幅提升铝基

复合结构材料。

2　试验及方法

2.1　钛合金强化骨架增材制备及铝合金基体熔炼

工艺

为了实现强化相与铝合金基体致密的冶金结合，

如图 1 所示，本研究采用两步实验法：首先，采用激光

粉末床熔融沉积（LPBF）技术制备仿竹纤维的 TC4
骨架结构，其单元直径分别为 3 mm、4 mm、5.2 mm、

6 mm，高为 14 mm，分别占总体积的 18.4%、32.2%、

58.5%、72.6%。具体工艺流程为：以粒度为 15~53 µm
的 TC4 粉 末 作 为 原 料（化 学 成 分 见 表 1），采 用

BLT-S210 设备在高纯度的氩气中成形，激光束光

斑直径为 0.1 mm，激光扫描方式为三维动态振镜聚

焦，具体工艺参数见表 2，在扫描过程中，扫描角度

在连续层间逆时针旋转 67°交替进行。骨架制备完

毕，用铝合金碎块对 TC4 骨架进行填充熔炼处理，

铝 合 金 的 化 学 成 分 见 表 1，真 空 熔 炼 工 艺 参 数

见表 3。

图 1　Al-Ti复合材料制备工艺

Fig.  1　Preparation process of Al-Ti composites

表 1　TC4 与 Al-Mg-Sc-Zr的化学成分

Table 1　Chemical compositions of the TC4 and Al-Mg-Sc-Zr

Material

TC4
Al-Mg-Sc-Zr

Mass fraction /%
Ti

Bal.
0.15

Al
5.5‒6.8

Bal.

Mg
—

4.0‒5.0

V
3.5‒4.5

—

Fe
≤0.30
≤0.40

Sc
—

0.6‒0.8

Mn
—

0.3‒0.8

Zr
—

0.2‒0.5

表 2　LPBF 工艺的参数

Table 2　Parameters of LPBF process

Parameter
Value

Laser power /W
155

Scanning speed /（mm·s-1）

1200
Layer thickness /mm

0. 03
Hatch spacing /mm

0. 09

表 3　真空熔炼工艺的参数

Table 3　Parameters of vacuum melting process

Parameter
Value

Heating rate /（℃/min）
8

Heating temperature /℃
800

Holding time /min
60

Cooling method
Furnace cooling

2.2　显微组织表征

利用 JEOL7900F 扫描电子显微镜（SEM）对复合

材料横截面的显微组织进行观察，电子加速电压为

15 kV，工作距离为 10.5 mm。利用 SEM 配备的定量

X 射线能谱仪（EDS）分析相的化学组成和元素分布情

况。同时，为了明确变形机理，利用 Thermo Scientific 
Scios-2 型 FIB-SEM 系统在靠近裂纹处制备了透射电

子显微镜（TEM）观察实验样品，通过 Thermofisher 
Talos F200X 透射电子显微镜在 200 kV 加速电压下对

样品的微观结构进行了研究分析。

2.3　力学性能研究

利用 Bruker 纳米压痕仪对试样的不同区域进行

试验，在连续刚度测量模式下，选择 Berkovich 尖端（半

径为 273 nm）的三面金刚石尖端进行压痕，在加载速

率为 40 μN/s 的条件下，最大载荷为 6000 μN，保载

2 s。室温压缩试验采用 Instron 5982 电子万能试验

机，加载速度为 0.5 mm/min，为了避免尺寸效应，压缩

试样均为尺寸相同的圆柱体，直径为 7 mm，高为 14 mm，

长径比为 2.0，如图 2 所示。

3　分析与讨论

3.1　钛合金增强铝基复合结构微/宏观界面组织

为了研究钛合金骨架与铝合金基体间的结合情

况，对复合结构的截面组织形貌进行显微分析，结果如

图 3（a）所示，复合结构中较亮的白色圆形区域为 TC4
骨架，较暗的灰色区域为铝合金，TC4 骨架与铝合金

之间存在明显的粗糙界面反应层，厚度约为 600 μm。

图 3（c）为 TC4 区域的 SEM 图像，可见，大部分为灰色

针状 α 相，少量白色 β 相沿着 α 相相界处分布，形成交

织的网篮组织。图 3（d）~（f）为界面反应层内由 TC4
骨架过渡到铝基体的组织形貌，可以观察到靠近 TC4
骨架的析出相大多为尺寸较小的等轴晶，少量柱状晶，

且随着距离的增加，析出相逐渐变大，为粗大的板条

状，结合微区成分分析，可以确定各析出相的原子比。

将 EDS 结果与微区形貌［表 4，图 3（d）］对比，发现反应

层内存在 Ti、Al 原子比近似为 1∶1、1∶3、3∶5 以及 1∶2
的析出相。结合前期相关研究结果［18-19］，对生成的界

面附近元素分布情况进行表征，从图 3（g）可以看出，

Al 元素以及少量 Ti 和 V 元素扩散到连续界面中，而

Ti 元素在熔渗过程中几乎没有扩散到熔融铝合金中，

整个反应过程为固液结合，这在之前的研究中已得到

了证实［20-21］。此外，观察到铝合金中的 Zr 元素和 Sc 元

素明显富集在界面反应层最外层，这与 Sc、Zr 元素与

Ti、Al 元素的结合能力的差异有关。图 3（h）显示 Ti
和 Al 沿着界面呈相反的浓度梯度分布，且 Ti/Al 的分

布比在两相金属界面中显著波动，说明界面反应层生

成了多种金属间化合物，这些复杂的金属间化合物在

应力下的变形方式与显微结构直接影响异质界面结合

的结合性与变形性。同时，根据早期的研究发现［22］，对

于钛合金和铝合金间扩散反应生成的界面，温度和保

温时间是控制析出相的最关键的问题，少量的金属间

化合物可以提高界面的结合质量，过厚的界面，反而恶

化复合材料的力学性能，因此优化熔炼工艺，调整界面

微观结构是异质合金成形的关键。

3.2　铝基复合结构协调变形能力研究

为了探究复合结构在压应力下的变形机制，对样

品进行纳米压痕和单轴压缩试验。图 4（a）为样品的

纳米压痕载荷-位移曲线，从图中可以观察到各个区域

的加载曲线都是光滑的，且均表现为弹性变形。界面

内析出相最大压入深度为 100 nm，TC4 骨架最大压入

深度为 150 nm，而铝合金基体最大压入深度为 500 nm。

图 4（b）统计了不同区域的显微硬度值：界面析出相硬

度为 6.59 GPa，TC4 骨架的微区硬度为 4.62 GPa，铝
基体的微区硬度为 0.8 GPa，图 4（c）为室温下轴向施

加载荷后铝基复合结构宏观真实应力 -应变曲线，纯

TC4 合金抗压强度为 1494 MPa，铝合金基体的抗压强

度为 270 MPa，当 TC4骨架的直径尺寸为 3 mm、4 mm、

5.2 mm、6 mm，对 应 体 积 分 数 为 18.4%、32.2%、

58.5%、72.6% 时，铝基复合结构的抗压强度分别为

380 MPa、579 MPa、916 MPa、1085 MPa，且在材料屈

服前弹性应变量分别为 3.3%、7.6%、5.8%、7.2%。而

TC4 合金的弹性应变量为 6.2%，铝合金基体的弹性应

变量为 2.1%。可以看出，随着抗压强度的升高，复合

结构断裂前弹性变形量并没有大幅减小，有效避免了

强韧性倒置关系。结果表明复合结构界面内析出相

硬度、整体抗压强度以及韧性明显高于铝基体，且抗

压强度随着 TC4 骨架体积分数的增加而增加，这是

由于 TC4 骨架与基体之间的连续性，以及界面处硬

质金属间化合物的析出，提高了复合结构界面的结合

能力。同时，结合透射观察发现，界面析出相具有一

定的变形能力，可以更好地传递应力，增强 TC4 骨架

结构在复合结构中的强化效果，从而提高了整体强

韧性。

图 2　压缩试样

Fig.  2　Compression specimen
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2.2　显微组织表征

利用 JEOL7900F 扫描电子显微镜（SEM）对复合

材料横截面的显微组织进行观察，电子加速电压为

15 kV，工作距离为 10.5 mm。利用 SEM 配备的定量

X 射线能谱仪（EDS）分析相的化学组成和元素分布情

况。同时，为了明确变形机理，利用 Thermo Scientific 
Scios-2 型 FIB-SEM 系统在靠近裂纹处制备了透射电

子显微镜（TEM）观察实验样品，通过 Thermofisher 
Talos F200X 透射电子显微镜在 200 kV 加速电压下对

样品的微观结构进行了研究分析。

2.3　力学性能研究

利用 Bruker 纳米压痕仪对试样的不同区域进行

试验，在连续刚度测量模式下，选择 Berkovich 尖端（半

径为 273 nm）的三面金刚石尖端进行压痕，在加载速

率为 40 μN/s 的条件下，最大载荷为 6000 μN，保载

2 s。室温压缩试验采用 Instron 5982 电子万能试验

机，加载速度为 0.5 mm/min，为了避免尺寸效应，压缩

试样均为尺寸相同的圆柱体，直径为 7 mm，高为 14 mm，

长径比为 2.0，如图 2 所示。

3　分析与讨论

3.1　钛合金增强铝基复合结构微/宏观界面组织

为了研究钛合金骨架与铝合金基体间的结合情

况，对复合结构的截面组织形貌进行显微分析，结果如

图 3（a）所示，复合结构中较亮的白色圆形区域为 TC4
骨架，较暗的灰色区域为铝合金，TC4 骨架与铝合金

之间存在明显的粗糙界面反应层，厚度约为 600 μm。

图 3（c）为 TC4 区域的 SEM 图像，可见，大部分为灰色

针状 α 相，少量白色 β 相沿着 α 相相界处分布，形成交

织的网篮组织。图 3（d）~（f）为界面反应层内由 TC4
骨架过渡到铝基体的组织形貌，可以观察到靠近 TC4
骨架的析出相大多为尺寸较小的等轴晶，少量柱状晶，

且随着距离的增加，析出相逐渐变大，为粗大的板条

状，结合微区成分分析，可以确定各析出相的原子比。

将 EDS 结果与微区形貌［表 4，图 3（d）］对比，发现反应

层内存在 Ti、Al 原子比近似为 1∶1、1∶3、3∶5 以及 1∶2
的析出相。结合前期相关研究结果［18-19］，对生成的界

面附近元素分布情况进行表征，从图 3（g）可以看出，

Al 元素以及少量 Ti 和 V 元素扩散到连续界面中，而

Ti 元素在熔渗过程中几乎没有扩散到熔融铝合金中，

整个反应过程为固液结合，这在之前的研究中已得到

了证实［20-21］。此外，观察到铝合金中的 Zr 元素和 Sc 元

素明显富集在界面反应层最外层，这与 Sc、Zr 元素与

Ti、Al 元素的结合能力的差异有关。图 3（h）显示 Ti
和 Al 沿着界面呈相反的浓度梯度分布，且 Ti/Al 的分

布比在两相金属界面中显著波动，说明界面反应层生

成了多种金属间化合物，这些复杂的金属间化合物在

应力下的变形方式与显微结构直接影响异质界面结合

的结合性与变形性。同时，根据早期的研究发现［22］，对

于钛合金和铝合金间扩散反应生成的界面，温度和保

温时间是控制析出相的最关键的问题，少量的金属间

化合物可以提高界面的结合质量，过厚的界面，反而恶

化复合材料的力学性能，因此优化熔炼工艺，调整界面

微观结构是异质合金成形的关键。

3.2　铝基复合结构协调变形能力研究

为了探究复合结构在压应力下的变形机制，对样

品进行纳米压痕和单轴压缩试验。图 4（a）为样品的

纳米压痕载荷-位移曲线，从图中可以观察到各个区域

的加载曲线都是光滑的，且均表现为弹性变形。界面

内析出相最大压入深度为 100 nm，TC4 骨架最大压入

深度为 150 nm，而铝合金基体最大压入深度为 500 nm。

图 4（b）统计了不同区域的显微硬度值：界面析出相硬

度为 6.59 GPa，TC4 骨架的微区硬度为 4.62 GPa，铝
基体的微区硬度为 0.8 GPa，图 4（c）为室温下轴向施

加载荷后铝基复合结构宏观真实应力 -应变曲线，纯

TC4 合金抗压强度为 1494 MPa，铝合金基体的抗压强

度为 270 MPa，当 TC4骨架的直径尺寸为 3 mm、4 mm、

5.2 mm、6 mm，对 应 体 积 分 数 为 18.4%、32.2%、

58.5%、72.6% 时，铝基复合结构的抗压强度分别为

380 MPa、579 MPa、916 MPa、1085 MPa，且在材料屈

服前弹性应变量分别为 3.3%、7.6%、5.8%、7.2%。而

TC4 合金的弹性应变量为 6.2%，铝合金基体的弹性应

变量为 2.1%。可以看出，随着抗压强度的升高，复合

结构断裂前弹性变形量并没有大幅减小，有效避免了

强韧性倒置关系。结果表明复合结构界面内析出相

硬度、整体抗压强度以及韧性明显高于铝基体，且抗

压强度随着 TC4 骨架体积分数的增加而增加，这是

由于 TC4 骨架与基体之间的连续性，以及界面处硬

质金属间化合物的析出，提高了复合结构界面的结合

能力。同时，结合透射观察发现，界面析出相具有一

定的变形能力，可以更好地传递应力，增强 TC4 骨架

结构在复合结构中的强化效果，从而提高了整体强

韧性。

图 2　压缩试样

Fig.  2　Compression specimen
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图 3　铝基复合结构的 SEM 图像。（a）界面内及界面附近钛/铝基体组织；（b）反应生成的界面形貌；（c）熔炼后 TC4 骨架显微组织；

（d）界面内靠近 TC4 骨架的析出相形貌；（e）界面内中间区域的析出相形貌；（f）界面内靠近铝基体的析出相形貌；（g）界面附

近元素分布；（h）界面及界面附近定量元素分布统计

Fig. 3　SEM images of an aluminum-based composite structure. (a) Titanium/aluminum matrix organization at and near the 
interface; (b) reaction-generated interface morphology; (c) TC4 skeleton microstructure after melting; (d) precipitation phase 
morphology in the interface near the TC4 skeleton; (e) precipitation phase morphology in the middle region of the interface; 
(f) precipitation phase morphology in the interface near the aluminum matrix; (g) elemental distribution near the interface; 

(h) distribution statistics of quantitative elements in and around the interface

将含有不同钛合金骨架体积分数的铝基复合结构

压缩强度与传统非均质复合材料混合规则进行对比。

根据强度混合定律（ROM），硬组织与软组织混合后，

复合结构的抗压强度 σ total
［23］可表示为

σ total = σTiVTi + σAlVAl， （1）
式中：σTi、σAl 和VTi、VAl 分别是复合结构两相的抗压强

度和有效体积分数。压缩过程中，复合结构中的 TC4
和铝合金的抗压强度分别为 1494 MPa 和 270 MPa。
由式（1）可求出不同强化体积分数下的复合结构预

测抗压强度 σ total，如表 5 所示。图 4（d）反映了复合结

构的真实抗压强度和混合定律预测值对比情况，研

究发现，预测的抗压强度高于相应的实测值，这是由

铝基体的应变局部化引起的［24］，在压缩过程中，铝基

体的流动应力高于 TC4 骨架，当铝基体发生塑性形

变时，TC4 骨架仍处于弹性变形阶段，使复合材料在

外加应力下容纳较大的宏观塑性应变［25-26］。图 5（c）和

（d）为压缩后试样表面的显微组织，可以看出当试样

在压应力下，外层的铝合金表面出现明显的塑性变

形，形成具有沿 45°方向的流线型剪切带［27］，这是由

于在塑性变形全过程中，软/硬区因塑性不相容在界

面处产生内应力［28-30］，发生不均匀变形时诱发异质变

形（HDI），并由软区背应力引发额外的 HDI 强化，直

到背应力非常高的点可以穿透边界，在界面处形成

微裂纹，微裂纹倾向在剪切带中萌发并沿着剪切带

的方向迅速扩展，使复合材料沿着最大切应力方向

（θT=45°）发生断裂。HDI 强化机制可以提高整体屈

服强度，并在两个区域的塑性变形过程中诱发额外

的 HDI 硬化。复合材料的实际抗压强度与 TC4 的体

积分数呈线性关系，对 TC4 的体积分数为 18.4%、

32.2%、58.5%、72.6% 的四组数据进行线性拟合，公

式为

y= 12.96x+ 151.5， 18 ≤ x≤ 100， （2）
式中：x为 TC4 骨架的体积分数；y为复合结构的抗压

强度。

图 4　铝基复合结构的力学性能。（a）载荷-压入深度曲线；（b）不同区域硬度统计；（c）压缩应力-应变曲线；（d）实际、理论抗压强度对比

Fig. 4　Mechanical properties of aluminum-based composite structures. (a) Load-indentation depth curves; (b) hardness statistics for 
different regions; (c) compressive stress-strain curves; (d) comparison of actual and theoretical compressive strengths

表 4　界面内析出相成分分析

Table 4　Compositional analysis of precipitated phases within the interface
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将含有不同钛合金骨架体积分数的铝基复合结构

压缩强度与传统非均质复合材料混合规则进行对比。

根据强度混合定律（ROM），硬组织与软组织混合后，

复合结构的抗压强度 σ total
［23］可表示为

σ total = σTiVTi + σAlVAl， （1）
式中：σTi、σAl 和VTi、VAl 分别是复合结构两相的抗压强

度和有效体积分数。压缩过程中，复合结构中的 TC4
和铝合金的抗压强度分别为 1494 MPa 和 270 MPa。
由式（1）可求出不同强化体积分数下的复合结构预

测抗压强度 σ total，如表 5 所示。图 4（d）反映了复合结

构的真实抗压强度和混合定律预测值对比情况，研

究发现，预测的抗压强度高于相应的实测值，这是由

铝基体的应变局部化引起的［24］，在压缩过程中，铝基

体的流动应力高于 TC4 骨架，当铝基体发生塑性形

变时，TC4 骨架仍处于弹性变形阶段，使复合材料在

外加应力下容纳较大的宏观塑性应变［25-26］。图 5（c）和

（d）为压缩后试样表面的显微组织，可以看出当试样

在压应力下，外层的铝合金表面出现明显的塑性变

形，形成具有沿 45°方向的流线型剪切带［27］，这是由

于在塑性变形全过程中，软/硬区因塑性不相容在界

面处产生内应力［28-30］，发生不均匀变形时诱发异质变

形（HDI），并由软区背应力引发额外的 HDI 强化，直

到背应力非常高的点可以穿透边界，在界面处形成

微裂纹，微裂纹倾向在剪切带中萌发并沿着剪切带

的方向迅速扩展，使复合材料沿着最大切应力方向

（θT=45°）发生断裂。HDI 强化机制可以提高整体屈

服强度，并在两个区域的塑性变形过程中诱发额外

的 HDI 硬化。复合材料的实际抗压强度与 TC4 的体

积分数呈线性关系，对 TC4 的体积分数为 18.4%、

32.2%、58.5%、72.6% 的四组数据进行线性拟合，公

式为

y= 12.96x+ 151.5， 18 ≤ x≤ 100， （2）
式中：x为 TC4 骨架的体积分数；y为复合结构的抗压

强度。

图 4　铝基复合结构的力学性能。（a）载荷-压入深度曲线；（b）不同区域硬度统计；（c）压缩应力-应变曲线；（d）实际、理论抗压强度对比

Fig. 4　Mechanical properties of aluminum-based composite structures. (a) Load-indentation depth curves; (b) hardness statistics for 
different regions; (c) compressive stress-strain curves; (d) comparison of actual and theoretical compressive strengths

表 4　界面内析出相成分分析

Table 4　Compositional analysis of precipitated phases within the interface

Element

Ti

Al

Atomic fraction /%

P1

36.9

60.0

P2

47.8

48.0

P3

35.5

62.3

P4

72.3

25.2
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3.3　钛合金骨架强化铝基复合结构界面强韧化机理

界面内软相与硬相之间的协调变形能力是决定复

合材料力学特性的关键，为了进一步观察界面内金属

间化合物在应力下的变形机制，利用高分辨透射电镜

（HRTEM）观察、揭示压缩变形后界面的内组织结构

与位错情况。图 6（a）为高角度环形暗场扫描透射电

子显微镜（HAADFSTEM）图像，图中各元素分布情

况分别如图 6（b）~（h）所示，可以看出 Ti、V、Sc、Zr 等
元素主要分布在析出相内区域，Al、Mg 元素主要分布

在基体区域。同时，在暗场下观察发现［图 7（a）］界面

内析出相周围存在着大量的几何必要位错，说明这种

高强度的析出相在软的基体内具有一定的协调变形能

力，这种软和硬相之间界面附近的位错堆积可以补偿

两相直接的应力不匹配［30］。与均匀材料相比，位错的

堆积对应于背应力硬化效应，提高了复合材料的应变

硬化能力。图 7（c）析出相的暗场图像中可以看出析

出的硬质相内部出现了明显的位错和变形孪晶结构，

根据相关的 SAED 模式推断，析出相为 Ti3Al，该相具

有明显的变形强化形式和大量的变形吸收能量的能

力，孪晶的引入将进一步阻碍位错形成与传递［31-33］，阻

止裂纹扩展，使复合材料表现出优异的韧性。

4　结   论

利用激光选区熔化技术和真空熔炼技术制备了一

种强韧性可调控 Al-Ti 金属基复合结构，对微观组织

特征、压缩性能、界面内析出相晶体结构进行分析，探

究增强体体积分数与强 -韧性之间关系，得出以下

结论。

1） 通过调节真空熔炼温度，可以获得界面致密结

合的铝/钛复合结构，反应生成界面厚度约为 600 µm，

界面内析出相为硬度较高的钛铝金属间化合物。

2） 铝/钛复合结构具有良好的强度和韧性，通过

调节钛合金骨架体积分数，调整复合结构宏观强/韧
性，抗压强度变化范围为 380~1085 MPa，是铝基体

图 5　压溃样品的表面形貌。（a）宏观形貌；（b）裂纹宏观形貌；（c）裂纹微观形貌；（d）裂纹附近变形带

Fig. 5　Surface morphology of crushed sample. (a) Macroscopic morphology; (b) macroscopic morphology of the crack; (c) microscopic 
morphology of the crack; (d) streamline near the crack

表 5　铝基复合结构理论抗压强度与实际抗压强度

Table 5　Theoretical and actual compressive strength of composite structures

TC4 volume
fraction /%

100.0

0

18.4

32.2

58.5

72.6

Pillar 
diameter /mm

0

0

3.0

4.0

5.2

6.0

Actual compressive
strength /MPa

1494

270

380

579

916

1085

Theoretical compressive 
strength /MPa

1494.00

270.00

495.22

664.13

986.04

1158.62

Predicted compressive
strength /MPa

1447.50

151.50

389.96

568.81

909.66

1092.40

Absolute 
error /%

3.1

—

2.6

1.8

0.7

0.7

（270 MPa）的  1.4~4 倍。断裂前弹性变形量，复合结

构 应 变 为 3.3%~7.2%，是 铝 基 体（2.1%）的 0.6~
2.4 倍。

3） 铝 -钛复合结构增强增韧的主要原因，一方面

通过控制反应温度，界面内形成软相、硬相空间互穿相

结构，在应力作用下软/硬区诱发 HDI 强化机制，且界

面内为具有一定变形能力的 Ti3Al 孪晶，进一步形成

强韧性匹配很好的微/宏观界面。另一方面界面内较

高模量的析出相周围形成了几何必要位错，有利于软/
硬相之间协调变形。

4） 建立结构 -性能的双向预测模型，值得一提的

是这种加工方法可以扩展到成分具有不同熔点的任何

金属系统中，为更精确、高效地设计和构建多金属体系

提供理论依据。

参 考 文 献
[1] Wang Y, Yang B W, Gao M Q, et al. Deformation behavior and 

图 6　界面的 TEM 图像。（a）HAADF-STEM 图；（b）~（h）EDS 映射图像

Fig. 6　TEM images of the interface. (a) HAADF-STEM images; (b)‒(h) EDS mapping images

图 7　界面的 TEM 图像。（a）位错的 HAADF-STEM 图像；（b）位错区域的 SAED 模式；（c）孪晶 HAADF-STEM 图像；（d）孪晶的

SAED 模式

Fig. 7　TEM images of the interface. (a) HAADF-STEM image of dislocations; (b) SAED mode in dislocation region; (c) HAADF-

STEM image of twinning; (d) twinning SAED mode
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构 应 变 为 3.3%~7.2%，是 铝 基 体（2.1%）的 0.6~
2.4 倍。

3） 铝 -钛复合结构增强增韧的主要原因，一方面

通过控制反应温度，界面内形成软相、硬相空间互穿相

结构，在应力作用下软/硬区诱发 HDI 强化机制，且界

面内为具有一定变形能力的 Ti3Al 孪晶，进一步形成
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Abstract

Objective　Aluminum matrix composites (AMCs) are widely used in the aerospace industry, transportation, electronics, and other 
fields because of their high specific strength, low cost, good corrosion resistance, and easy recyclability, which puts higher demands 
on their comprehensive performance to meet the damage tolerance design criteria. However, AMCs prepared by traditional methods 
are costly and complex, and the formed materials are prone to the phenomenon of mutual exclusion of strength and fracture toughness. 
To further improve the strength and toughness of AMCs and overcome the inverse relationship between them, in addition to the 
selection of the reinforcement material for the matrix, the preparation method and design of the spatial structure also play a crucial role 
in the construction of high-strength and high-toughness AMCs. The additive manufacturing method differs from the traditional 
preparation method in that it stacks layers of material onto a substrate and can obtain a free form by precisely regulating the phase 
evolution as well as the distribution of components and structures. Thus, as it can customize the structure and synthesize a variety of 
materials, this process is more suitable for developing heterogeneous structures. At the same time, bionic structures provide a new 
way of thinking for realizing high-performance materials by mimicking the regulation of existing microstructures in nature.

Methods　By adding titanium alloy skeleton structures with different volume fractions and sizes to the aluminum matrix, strength- 
and toughness-adjustable bamboo fiber-like Al-Ti composite structures were prepared. The micro/macro interfacial organization of the 
composite structure was observed, the chemical composition and elemental distribution of each phase were analyzed, the coordinated 
deformation ability of the composite structure under compressive stress was studied, and the deformation and interfacial toughening 
mechanisms of the composite structure were elucidated.

Results and Discussions　 It is found that a diffusion reaction occurs in the interface of the titanium -alloy reinforcement skeleton 
and aluminum alloy matrix, forming a dense metallurgical bond, and the precipitated phases at the interface are Ti-Al intermetallic 
compounds (Fig. 3). Compared with traditional aluminum-matrix composite materials, this composite structure has a compressive 
strength as high as 380‒1085 MPa and forms an integrated micro/macro high strength-high toughness  fiber-like composite structure 
(Fig. 4). The study of the micro-deformation mechanism reveals that the precipitation of high-strength compounds effectively prevents 
cracks from sprouting and expanding in the heterogeneous interface (Fig. 5). Meanwhile, high-resolution observation shows that the 
Ti3Al phase precipitated at the interface forms effective deformation twins inside the grains after deformation (Fig. 7) and improves the 
coordinated deformation ability between the high- and low-modulus phases precipitated at the interface. This is the main mechanism 
for the enhancement and toughening of the composite structure.

Conclusions　 By adjusting the vacuum melting temperature, an aluminum/titanium composite structure can be obtained with a 
dense combination of the interface. The thickness of the reaction-generated interface is approximately 600 µm, and the phase 
precipitated within the interface is a Ti-Al intermetallic compound with high hardness. The aluminum/titanium composite structure 
has good strength and toughness, and by adjusting the volume fraction of the titanium alloy skeleton, the macro-strength/toughness of 
the composite structure can be adapted. The achieved compressive strength varies in the range of 380 ‒ 1085 MPa, which is 
1.4 ‒ 4 times that of the aluminum matrix (270 MPa). Regarding the pre-fracture elastic deformation, the strain of the composite 
structure is 3.3%‒7.2%, which is 0.6‒2.4 times that of the aluminum matrix (2.1%), and a bidirectional prediction model of structure-

property is established. The main reasons for the enhanced toughening of the Al-Ti composite structure are as follows: First, by 
controlling the reaction temperature, a soft phase and hard phase spatially interpenetrating phase structure is formed in the interface, 
and this soft/hard zone induces the hetero-deformation induced (HDI) strengthening mechanism under the action of the stress. The 
Ti3Al twins in the interface have certain deformation ability, which further forms a micro/macroscopic interface with a very good 
match of strength and toughness. Second, geometrically necessary dislocations are formed around the phases with higher modulus 
precipitated in the interface, which is favorable for the coordinated deformation between the soft and hard phases. It is worth 
mentioning that the processing method presented in this study can be extended to any metal system with compositions having different 
melting points, which can provide a theoretical basis for more accurate and efficient design and construction of multimetallic systems.

Key words laser technique; additive manufacturing; biomimetic structures; Al-Ti composite structural materials; micro/macro 
strength toughness modulation
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