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摘 要：钛基复合材料的微观组织构型设计对其力学性能有重要影响，然而受制于不同构型复合材料的制备方法

差异，针对不同微观构型复合材料的对比研究较少，构型的强韧化机理有待进一步明确。利用不同反应体系的增强相前

驱体，采用相同工艺分别制备了增强颗粒呈近均匀分布构型与非均匀分布构型的(TiC+Ti5Si3)/Ti 复合材料，借助 XRD、
SEM、EDS手段对微观组织进行分析，探讨了复合材料构型的演变形成过程。 对复合材料进行了压缩力学性能测试，结
果表明，在增强颗粒含量、尺寸相近的情况下，以 Ti3SiC2+Si 为前驱体制备的均匀分布构型复合材料具有强度优势，而
以 Si+石墨为前驱体的非均匀分布构型复合材料具有塑性优势，揭示了均匀构型的强化机制以及非均匀构型的韧化机
制，为钛基复合材料增强相的构型设计及性能优化提供一定借鉴。
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Abstract： The design of microstructural configurations in titanium-based composites profoundly influences their mechanical
properties. Nevertheless, constrained by disparities in fabrication methods for composites with distinct configurations,
comparative studies on composites featuring various configurations remain scarce. Moreover, the strengthening and
toughening mechanisms underlying different configurations require more in-depth clarification. Different precursor systems
were employed to fabricate (TiC+Ti5Si3)/Ti composites with nearly uniform (using Ti3SiC2+Si precursors) and non-uniform
(using Si+graphite precursors) reinforcement phase distributions through identical processing. Microstructural analysis via
XRD, SEM and EDS reveals the formation mechanisms of these configurations. Compression tests show that the uniformly
distributed composite exhibits greater strength, whereas the non-uniform variant demonstrates better plasticity when these
composites have the same content and scale of reinforcements. This work systematically elucidates the strengthening
mechanisms in uniform systems and toughening mechanisms in heterogeneous systems, providing insights for mechanical
property optimization via spatial control of reinforcements.
Key words： titanium matrix composites; microstructure configurations; TiC particles; powder metallurgy; strengthening
and toughening mechanisms
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随着对航空飞行器大推重比与高飞行马赫数

的不断追求，航空关重结构件趋于轻量化、高强化
发展。由于钛基复合材料具有优于钛合金的强度、比
强度以及高温强度性能， 被认为是重要的下一代航
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图 1 原料粉体形貌：(a) TA1 粉；(b) Ti3SiC2粉；(c) Si 粉；(d)石墨粉
Fig.1 Morphology of the raw powders: (a) TA1 powders; (b)Ti3SiC2 powders; (c) Si powders; (d) graphite powders

空材料。然而，高硬度、高强度增强相(微纳米颗粒或
纤维)在强化钛基复合材料的同时，也会损失其塑韧
性，这对具有高服役安全性的航空领域而言是不可
忽视的缺陷。 因此，钛基复合材料的强韧性匹配与
调和成为近年来的研究热点之一[1-2]。
原位自生钛基复合材料是利用前驱体与 Ti 的

反应，在复合材料制备过程中形成增强颗粒，颗粒
与钛合金基体的界面通过化学反应形成冶金结合，
因此与外加颗粒增强钛基复合材料相比，颗粒的强
化效果更为优异，塑韧性保持度也更高。 目前钛基
复合材料的原位反应研究较为广泛 ， 已发展出
Ti2B-TiB[3-4]、石墨/石墨烯 -TiC[5-6]、Re-ReO 等 [7-8]多种

成熟体系。 在原位自生法钛基复合材料的基础上，
研究者发现将增强相的分布特征进行特定构型的

设计，可实现有针对性的强度或韧性调控。 大量研
究表明，复合材料中增强相呈不均匀分布时，形成
“富增强相”与“贫增强相”两种局部特征区域，能够
分别发挥强化与韧化的作用，据此开发出多种非均
匀构型的钛基复合材料，如非连续网状结构、层状
结构、多级多尺度结构等，在强度获得显著提高的
同时，塑韧性趋近甚至超越基体钛合金材料，从而
使综合力学性能突破了增强相均匀分布的钛基复

合材料的强度-塑性倒置关系。如 Li等[9]采用 AlB2为

前驱体所制备的非连续网状 1%TiB/Ti(体积分数)复
合材料， 屈服强度与断后伸长率分别达到了567 MPa
与13%，均优于基体材料，实现了强度-韧性的同步
增强。 然而，由于均匀构型与非均匀构型钛基复合

材料的制备工艺存在差异， 如前者通常采用熔铸法
或高能球磨结合粉末冶金方法[10-11]、后者多采用低能
球磨结合粉末冶金方法[12-13]，影响复合材料力学性能
的因素较多，因此在前述工作中，多采用理论模型解
释增强相构型的强韧化作用， 强韧化机制有待进一
步明确。
在前期研究中，采用 Ti3SiC2作为前驱体成功获

得了原位 TiC 颗粒增强的钛基复合材料 [14]，同时发
现 Ti3SiC2所反应生成的 TiC 颗粒具有均匀分布颗
粒特征，而结合现有研究，采用石墨粉为前驱体制备
TiC 增强钛基复合材料中的 TiC 通常形成团聚体，
表现为非均匀分布特征。 因此本文通过选用不同的
原位反应体系，分别采用 Ti3SiC2+Si 以及 Si+石墨作
为前驱体， 设计出增强颗粒呈均匀分布与非均匀分
布两种类型的(TiC+Ti5Si3)/Ti 复合材料，通过排除制
备工艺的影响， 定性化研究增强相构型特征对钛基
复合材料强度与塑韧性的改善机制。

1 实验材料与方法
1.1 原材料
研究采用球形 TA1 粉末(纯度 >99.5%，质量分

数，下同，粒度 300目，西安欧中科技有限公司)、Ti3SiC2

粉末(纯度 >98%，粒度 300目，北京福斯曼科技有限
公司)、Si 粉(纯度 >99%，粒度 5000 目，天津鑫耐金
属材料有限公司)、 石墨粉 (纯度 >99%， 粒度 5000
目，辉风化工有限责任公司)作为原材料。 TA1 粉、
Ti3SiC2粉、Si粉以及石墨粉的形貌如图 1a~d所示。
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1.2 制备方法
(1)球磨混粉 将 TA1粉、Ti3SiC2粉、Si粉或TA1

粉、Si粉、石墨粉按比例进行称重后进行干式球磨混
粉。 为消除前驱体的团聚，采用两步法进行球磨：首
先将 Ti3SiC2+Si 或 Si+石墨进行球磨， 球料比为 20∶
1，转速 400 r/min，球磨时间 10 h；球磨结束后，直接
向球磨罐中加入 TA1 粉，并补充磨球质量至球料比
5∶1，在转速 200 r/min 条件下球磨 10 h，获得混合粉
体。 为避免金属粉在球磨过程中氧化，向球磨罐中
通入氩气进行保护，球料筛分过程在真空手套箱中
进行。

(2)复合材料烧结 采用真空热压烧结工艺制备
(TiC+Ti5Si3) /Ti 复合材料 ，工艺参数为 ：烧结温
度 1 200℃，保温时间 1 h，真空度 1×10-2 Pa 以上。
为了避免石墨模具中的 C 扩散造成样品粘连，预先
在模具型腔内均匀喷涂 BN脱模剂。
1.3 表征分析
按照标准金相试样制备方法，用电火花线切割从

烧结试样中取出样品，先后通过 240#、600#、1000#、
2000# 耐水砂纸打磨平整， 使用二氧化硅悬浊液进
行抛光，最后置于酒精溶液中超声清洗并吹干。 使用
Kroll 溶液 (200 mL H2O、20 mL HF 和 40 mL HNO3

配置而成)腐蚀 5~7 s，获得用于微观表征的样品。采
用扫描电子显微镜(HITACHI SU3500)进行样品的显
微组织观察，采用 X射线衍射仪(Bruker D8 Advance)
进行样品的物相分析，采用能谱仪(Oxford X-max 50)
进行样品中元素含量及分布的定性分析。
1.4 力学性能测试
根据 GB/T 7314，使用万能试验机(MTS CMT-

5305) 进行复合材料的室温压缩力学性能测试，压
缩速率为 0.5 mm/min， 压缩样品尺寸为 φ5 mm×
12 mm，为了减少实验误差，对同一成分样品进行 5
次重复实验取平均值。

2 实验结果及讨论
2.1 (TiC+Ti5Si3)/Ti复合材料物相组成分析
分别以 Ti3SiC2+Si 与 Si+石墨为前驱体制备

(TiC+Ti5Si3)/Ti 复合材料，其中 TiC 颗粒与 Ti5Si3颗
粒的名义总含量为 10%(体积分数)， 颗粒比例分别
为 6∶4、5∶5以及 4∶6，对应的试样编号如表 1所示。
图 2 是分别以 Ti3SiC2+Si (TSC 组)和 Si+石墨

(SC 组)为增强颗粒前驱体的钛基复合材料 XRD 衍
射图。 在 TSC-4∶6、TSC-5∶5、TSC-6∶4以及 SC-6∶4样
品中均检测到明显的 α-Ti 衍射峰，表明(TiC+Ti5Si3)
/Ti 复合材料的基体组织为 α-Ti 相。 同时，在 XRD

衍射图谱中均存在 TiC 与 Ti5Si3衍射峰， 说明在烧
结过程中前驱体 Ti3SiC2 发生了分解反应生成 TiC
颗粒，Si元素及添加 Si粉与 Ti 反应生成了 Ti5Si3颗
粒，如式 (1)和 (2)，这与之前的研究结果一致 [14]；另
外，在 SC 组中，石墨粉与 Si 粉分别于 Ti 反应生成
了 TiC 颗粒与 Ti5Si3颗粒。 在 XRD图中还观察到，
SC组与 TSC组烧结试样中的 α-Ti 衍射峰均向更高
角度偏移(图中虚线为标准 α-Ti 衍射峰，参考 ICSD
44-1294)。 这是由于复合材料中加入的 Si 原子以置
换固溶的方式固溶于基体 α-Ti 晶格结构中，由于掺
杂的 Si 原子半径小于 Ti 原子， 随着晶格中固溶的
Si 原子量增多，α-Ti 的晶格常数逐渐降低， 导致
α-Ti衍射峰向右偏移。当基体中固溶的 Si原子量达
到饱和后，复合材料中析出 Ti5Si3颗粒，而 TSC 组和
SC 组混合粉末在 1 200℃下制得的烧结试样中均
检测到了 Ti5Si3峰， 说明对于此时的 TSC 组与 SC
组烧结试样，Ti晶格中的 Si 原子固溶量均已达到饱
和， 因此 TSC 组、SC 组烧结试样中 α-Ti 衍射峰均
向右偏移且偏移程度相同。通过上述对 TSC组与 SC
组(TiC+Ti5Si3)/Ti 复合材料的 XRD分析， 初步确定
了两组复合材料中均含有 TiC 颗粒与 Ti5Si3 颗粒。
由于两组样品的成分均是通过定量化计算进行配

比，可以认为其物相种类、含量均相同。
Ti3SiC2→Si+TiC (1)
Si+Ti→Ti5Si3 (2)

图 2 TSC 组与 SC 组复合材料的 XRD 谱
Fig.2 XRD patterns of the TSC and SC composites

表 1 试样成分设计
Tab.1 Composition design for the samples

No.
Mass fraction of raw powders/% Volume fraction

of particlesTA1 Si C Ti3SiC2

TSC-4∶6 94.22 0.84 - 4.90 4%TiC +6%Ti5Si3
TSC-5∶5 93.47 0.41 - 6.12 5%TiC +5%Ti5Si3
TSC-6∶4 92.68 - - 7.32 6%TiC +4%Ti5Si3
SC-4∶6 97.60 1.54 0.86 - 4%TiC +6%Ti5Si3
SC-5∶5 97.65 1.28 1.07 - 5%TiC +5%Ti5Si3
SC-6∶4 97.70 1.02 1.28 - 6%TiC +4%Ti5Si3
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图 4 SC-6∶4 复合材料：(a)显微组织；(b) Si元素分布
Fig.4 SC-6∶4 composite: (a) microstructure; (b) distribution of Si

图 3 TSC 与 SC 复合材料中增强颗粒的微观分布特征：(a) TSC-4∶6; (b) TSC-5∶5; (c) TSC-6∶4; (d) SC-4∶6; (e) SC-5∶5; (f) SC-6∶4
Fig.3 Distribution characteristics of the reinforcements in the TSC and SC composites: (a) TSC-4∶6; (b) TSC-5∶5; (c) TSC-6∶4;

(d) SC-4∶6; (e) SC-5∶5; (f) SC-6∶4

2.2 前驱体对增强颗粒分布规律的影响
以 Ti3SiC2 粉 /Si 粉为前驱体制备的 TSC 组粉

体， 和以石墨粉 /Si 粉为前驱体制备的 SC 组粉体，
均在 1 200℃烧结工艺下获得了(TiC+Ti5Si3)/Ti复合
材料，两组试样的微观组织不同，且随着 TiC∶Ti5Si3
增强相比例变化，表现出不同的组织变化规律。 如
图 3a~c 为 TSC 组复合材料的 SEM形貌图，当增强
颗粒 TiC∶Ti5Si3比例发生改变， 分别为 4∶6、5∶5、6∶4
时，其物相构成均为 α-Ti 相、TiC 颗粒以及 Ti5Si3颗
粒，与 XRD 结果相符。 其中，微米 TiC 颗粒呈近等
轴状，孤立分布于基体晶界处或晶粒内部，基体中
弥散分布的 TiC 颗粒构成了非连续网状结构。 此
外，从图中还可看到，除等轴状 TiC 颗粒外，还有一
些细小的蠕虫状颗粒，结合 XRD 分析，可确认这些
蠕虫状小颗粒是 Ti5Si3。 蠕虫状 Ti5Si3颗粒主要分布
于基体晶粒内， 随着复合材料中加入 Si 元素增多，
晶内 Ti5Si3颗粒数量增多。 图 3d~f是 SC 组复合材
料的 SEM形貌图， 可明显观察到等轴状 α-Ti 基体
组织与晶界颗粒团聚体，结合 XRD 分析结果，可确

定团聚体由 TiC 颗粒与 Ti5Si3颗粒构成。 这些团聚
颗粒围绕等轴 α-Ti晶分布，构成了准连续网状结构。
为进一步确定 SC 复合材料中的 Ti5Si3 颗粒的

分布，以 SC-6∶4复合材料为例进行 EDS分析。 如图
4所示， 在 SC-6∶4复合材料中，Si元素主要在团聚颗
粒处富集，与 C元素的分布规律一致，说明大量Ti5Si3
与 TiC颗粒形成了团聚体，而在晶内的分布很少。
将 TSC 与 SC 两组材料微观组织进行对比发

现，以 Ti3SiC2+Si为前驱体制备的(TiC+Ti5Si3)/Ti复合
材料，增强颗粒的团聚得到了解决，即 TSC 试样中
弥散分布的 TiC 颗粒构成了非连续-非均匀增强结
构， 较好解决了 SC 组中 TiC 团聚问题； 蠕虫状
Ti5Si3颗粒分布在晶内，而非偏聚在 TiC 周围，两种
颗粒共同组成了近均匀构型。 在 TSC 组试样中，增
强相 Ti5Si3颗粒与 TiC 颗粒形成了连续、 不均匀的
分布，为不均匀构型。
2.3 (TiC+Ti5Si3)/Ti复合材料微观组织演变
分别以 Ti3SiC2粉 /Si粉为前驱体及以石墨粉/Si

粉为前驱体制备混合粉末， 真空热压烧结后获得原
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图 5 Ti3SiC2与 TiC 晶体结构：(a) Ti3SiC2晶体结构；(b) Ti3SiC2的(001)面；(c) TiC 的(111)面；(d) Ti3SiC2与 TiC 界面[16]

Fig.5 Crystal structure of Ti3SiC2 and TiC: (a) crystal structure of Ti3SiC2; (b) (001) plane of Ti3SiC2; (c) (111) plane of TiC;
(d) interface between Ti3SiC2 and TiC[16]

位自生颗粒增强的(TiC+Ti5Si3)/Ti复合材料，两组复
合材料中增强颗粒的分布特征及形貌差别很大，因
此有必要探讨前驱体 Ti3SiC2粉 /Si 粉与石墨粉 /Si
粉对增强颗粒形貌及分布特征的影响，深入分析两
组试样在烧结过程中的组织演变过程。
在 TSC组混合粉末中，Ti3SiC2发生原位分解反

应生成基体中非连续分布的 TiC 颗粒。 Gu等[15]对

Ti-Ti3SiC2体系的反应进行了研究，发现在 1 000℃
时 Ti-Ti3SiC2体系可通过原位分解反应制得 TiC 颗
粒。 通过比较 Ti3SiC2与 TiC的晶体结构，如图 5 所
示[16]，研究者认为 Ti3SiC2晶胞可看做是两个密排 Si
原子层连接两个被共享的八面体 Ti6C 和一个完整
的 Ti6C。 Zhou 等[16]通过对比 TiC 与 Ti3SiC2晶体结

构，发现 Ti3SiC2 的(001)晶面与 TiC 的(111)晶面非
常相似，如图 5b和 c所示。 在 Ti3SiC2分解生成 TiC
的过程中，Ti3SiC2晶格中较弱的 Ti-Si 键断裂，而较
强 Ti-C 键不发生断裂。 当 Ti3SiC2中周期性排列的

Si原子层被抽离后，剩下的 Ti6C 八面体可组合在一
起形成有空位缺陷的 TiC。因此，Ti3SiC2粉末原位分

解生成 TiC 颗粒的实质是周期性排列的 Si 原子的
脱出，该转化过程具有等体积的特征，晶格脱嵌 Si
原子所形成的 TiC 颗粒可以保留 Ti3SiC2的形貌与

空间分布。
结合以上分析，TSC 复合材料的微观组织演变

过程可以归纳为：均匀包裹在球形 TA1 粉体表面的
Ti3SiC2粉末发生分解反应，Ti-Si 键断裂、Ti3SiC2晶

格中的周期性排列的 Si 原子脱出， 并固溶于基体
中， 原前驱体粉末的晶格结构中剩下键和能力较
强的 Ti-C键，Ti-C组成有空位缺陷的 TiC颗粒。 单
颗 Ti3SiC2颗粒原位分解生成单颗 TiC颗粒，保留了
Ti3SiC2的空间位置，形成非连续分布特征。 在热压
烧结过程中， 由于 Ti3SiC2晶格中的 Si 原子脱出且
Si 在 α-Ti 基体中具有较高的扩散速率和较大的溶

解度，Si原子在 TA1基体中得到充分扩散， 局部 Si
原子浓度较低但分布较为均匀， 最终形成蠕虫状
Ti5Si3 且多分布于晶内，其增强相形成过程如图 6
所示。

Tong 等[17]对 Ti-C 反应进行了热力学和动力学
计算， 表明 TiC 生成机理主要以溶解-析出机制为
主；Choi 等 [18]研究了在合成 TiC 过程中石墨和不定
形炭对反应机理、产物形貌等的影响，发现石墨与钛
粉反应活性高、Ti-C 反应完全。 低能球磨工艺使得
前驱体石墨粉均匀包裹在球形 TA1 粉表面，当烧结
温度达到 1 200℃时，Ti-C 界面前沿处 C 原子平衡
浓度较高， 由于 C原子在 Ti基体中固溶度较低，难
以发生长程扩散，因而石墨表面易发生 Ti-C 反应生
成 TiC颗粒。根据 Gibbs-Thomson关系，前驱体颗粒
半径越小， 界面前沿固溶的 C 原子平衡浓度越高，
因而生成 TiC 颗粒的结晶驱动力越高， 因此 SC 组
混合粉末易于在石墨表面促进 TiC颗粒的形核。 不
规则状的石墨表面凹凸不平， 存在大量界面缺陷，可
为 TiC颗粒的不均匀形核提供形核位点， 因此在石
墨表面局部位置将生成许多 TiC晶核。 复合材料中
石墨粉含量越多则形核位置越多且越接近， 空间距
离缩短的形核位置导致后续长大过程中相邻 TiC体
积增加的同时发生颗粒表面接触， 因而 SC 组烧结
过程中石墨与 TA1粉生成团聚状的 TiC。
均匀包裹在球形 TA1 粉表面的 Si 粉可作为形

成 Ti5Si3颗粒的前驱体，烧结过程中 Ti-Si 界面前沿
处富集大量 Si原子， 由于 Ti5Si3优先在能量较高的
缺陷位置处形核，如晶界、相界、位错等处，这些位置
畸变大、能量高，而之前的研究证实了 TiC颗粒可作
为 Ti5Si3颗粒的异质形核核心 [14]，因而 SC 复合材料
中先形成的 TiC 颗粒可促进 Ti5Si3 颗粒的形核，导
致 Ti5Si3颗粒偏聚于 TiC颗粒周围。 根据上述分析，
SC复合材料的微观组织演变过程如图 7所示。
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图 6 Ti-Ti3SiC2-Si体系微观组织演变过程
Fig.6 Microstructure evolution of the Ti-Ti3SiC2-Si reaction system

图 7 Ti-C-Si体系微观组织演变过程
Fig.7 Microstructure evolution of the Ti-C-Si reaction system
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图 8 TSC 组和 SC 组试样室温压缩曲线：(a) TSC 组；(b) SC 组
Fig.8 Room temperature compressive curves of the TSC and SC composites: (a) TSC composites; (b) SC composites

表2 TSC组和SC组试样室温压缩力学性能
Tab.2 Room temperature compressive mechanical

properties of the TSC and SC composites
No. σ0.2/MPa σc/MPa ε/%

TSC-4∶6 1 590±92 1 856±103 21±0.5

TSC-5∶5 1 856±55 2 195±37 19±0.1

TSC-6∶4 1 915±68 2 266±32 18±0.2

SC-4∶6 805±28 1 530±33 26±0.2

SC-5∶5 880±12 1 593±61 25±0.4

SC-6∶4 888±28 1 680±46 24±0.3

2.4 前驱体对(TiC+Ti5Si3)/Ti 复合材料力学性能的
影响

对不同前驱体制备的(TiC+Ti5Si3)/Ti 复合材料
进行室温压缩测试，图 8 为复合材料的室温压缩曲
线，表 2为室温压缩力学性能。 相较而言，TSC复合材
料具有高强度、低塑性，SC组复合材料具有高塑性、
低强度。 TSC试样的屈服强度为 1 590~1 915 MPa，
抗压强度为 1 856~2 266 MPa，压缩断裂应变为 18%
~21%，随着 Ti5Si3颗粒含量的增加，强度逐渐增大而
塑性逐渐降低。 SC试样的屈服强度为805~888 MPa，
抗压强度 1 530~1 680 MPa， 压缩断裂应变为 24%
~26%，其力学性能随 Ti5Si3颗粒含量的变化趋势与
TSC 试样相同，但变化的幅度明显更低，表说明 SC
试样中的 Ti5Si3颗粒对其性能的影响较小。 这是由
于 SC 试样中的 TiC 颗粒与 Ti5Si3颗粒组成了团聚
体，Ti5Si3颗粒的含量变化基本不改变增强颗粒团聚
体的尺寸及体积分数，而在 TSC 试样中，Ti5Si3颗粒
与 TiC 颗粒呈相对弥散分布， 由于 Ti5Si3的尺寸更
小，强化作用更为明显，因此强度随其含量增多而
提升。

2.5 不同构型(TiC+Ti5Si3)/Ti 复合材料强韧化机制
分析

以 Ti3SiC2 粉 /Si 粉为前驱体制备的 TSC 复合
材料中存在相对均匀分布的微米级 TiC 颗粒以及
尺寸更小的 Ti5Si3颗粒， 可充分发挥其强化作用提
高复合材料的强度。Orowan机制是颗粒增强金属基

复合材料的重要强化机制之一，在复合材料的变形
过程中，由于增强颗粒的直径较小且硬度高，位错
无法切过，只能通过绕过机制移动，从而在颗粒附
近形成位错环，对复合材料形成强化效果。 Orowan
强化机制可通过下式计算[19]：

ΔσOrowan= 0.81Gb
2π(1-ν)0.5

·1
λ

D
b( ) (3)

λ=D f
- 13 -( )1 (4)

式中，G 为剪切模量；b 为柏氏矢量；ν 为泊松比；λ
为颗粒间距；D 为颗粒平均尺寸；f 为增强相体积分
数。根据公式，Orowan强化效果与颗粒间距有关，而
颗粒间距又与增强相体积分数、颗粒尺寸有关[20]。当
基体中增强颗粒尺寸越小且体积分数越高，颗粒间
距越小，复合材料中 Orowan强化效果越强。
对比不同前驱体所制备的(TiC+Ti5Si3)/Ti 复合

材料，Ti3SiC2+Si 粉反应生成的 TiC 颗粒与 Ti5Si3颗
粒较为弥散的分布， 能够充分发挥颗粒的 Orowan
强化机制，因此强度性能更为优异。 并且，随着尺寸
更为细小的 Ti5Si3 颗粒含量的增加， 复合材料的
强度逐渐增大， 与前述规律相符， 也进一步说明
Orowan机制的重要作用。 而以石墨粉 /Si粉为前驱
体制得的 SC 组复合材料中存在连续分布的 TiC 颗
粒 /Ti5Si3颗粒，形成了团聚体，使增强相的等效尺寸
显著增大， 因此相比与 TSC 复合材料， 其 Orowan
强化效果降低，材料的强度性能弱化。 此外，团聚体
内部颗粒的结合强度相对颗粒-基体结合更低，并
且团聚颗粒与基体接触面积小于弥散颗粒的接触

面积，界面处载荷传递效率低，进一步降低了连续
分布颗粒(团聚体)的强化作用，因此 SC 组复合材料
的强度明显低于 TSC 组复合材料。 值得注意的是，
SC 组复合材料中，随着 TiC 颗粒/Ti5Si3颗粒比例的
改变，材料的强度值变化不明显，与 TSC 组的情况
进行对比，可以进一步说明团聚颗粒发挥的强化作
用很低。 因此可以认为，增强颗粒呈不连续分布的
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构型，对复合材料的强度是有利的，在此基础上，降
低颗粒的直径，有利于强化作用的提高。
钛基复合材料的塑性主要由较软的基体提供，

在室温压缩变形过程中复合材料的塑性变形能力受

到材料成分、组织结构等的影响，同时与增强颗粒的
尺寸、形貌、分布特征等颗粒特征有关。对比 TSC组
与 SC 组试样在室温压缩实验中的塑性变形能力，
可以明显看出 SC 组试样室温压缩塑性更好， 表现
出更大的断裂应变。 与 TSC 组试样的室温塑性相
比，SC 组塑性更加优异，超过前者 4%左右(TSC 组
烧结态试样的断裂应变在 20%左右，SC 组烧结态
试样的断裂应变在 24%左右)，这是由于复合材料的
塑性变形主要由金属基体中的位错滑移引起， 只有
保留充足的位错运动空间才能使复合材料表现出良

好的延展性与塑性。 从 SC 组试样的微观组织图中
可看出， 连续分布的微米级 TiC 与 Ti5Si3构成准连
续网状结构， 在复合材料中划分出明显的增强相富
集区(硬相区)与增强相贫化区(软相区)，为位错滑移
提供充足的空间，并保证了单个位错迁移率[21]，因而
SC 组复合材料表现出良好的延展性与塑性 。 而
TSC 组烧结态试样中蠕虫状 Ti5Si3颗粒主要分布于
晶内，在对基体形成强化的同时，不可避免地导致了
变形过程中位错平均自由程大大减少， 甚至使得复
合材料塑性下降、脆性增加，因此 TSC 复合材料的
室温塑性不如 SC复合材料。 通过以上对比分析，可
以说明非均匀构型所划分出的“贫增强相”区域对复
合材料的塑韧性有明显的积极作用。

3 结论
(1)借助不同前驱体的原位反应特点，分别利用

Ti3SiC2+Si 以及 Si+石墨前驱体设计制备出两种类
型(TiC+Ti5Si3)/Ti复合材料，前者增强颗粒呈近弥散
均匀分布构型，后者呈连续非均匀分布构型。

(2) 弥 散 非 连 续 颗 粒 的 强 化 作 用 更 为 突
出 ，以Ti3SiC2+Si 为前驱体制备的(TiC+Ti5Si3)/Ti 复
合材料， 室温压缩屈服强度达到了1 790~1 915 MPa；
以 Si+石墨为前驱体制备的(TiC+Ti5Si3)/Ti复合材料
屈服强度仅为 805~888 MPa。 均匀构型的强化作用
可归因于弥散分布颗粒的 Orowan强化机理。

(3)非均匀构型所划分出的“贫增强相”区域具
有显著的韧化作用，以 Si+石墨为前驱体制备的(TiC+
Ti5Si3)/Ti 复合材料室温压缩断裂应变达到了 24%
~26%， 而以 Ti3SiC2+Si为前驱体制备的(TiC+Ti5Si3)
/Ti复合材料仅为 18%~21%。 非均匀构型的韧化作
用可以归因于增强相含量低的基体局部区域为位错

滑移提供了充足的空间。
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