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文　摘　介绍了近几年国内外金属基复合材料 (MMCs)高速超塑性的研究现状 ,包括拉伸超塑性、压缩

超塑性。综述了各种基体和增强体复合材料的制备方法、获得高速超塑性的条件及高速超塑变形的特点。

对于高速超塑性的变形机制 ,尤其是颗粒增强金属基复合材料的拉伸超塑变形机制进行了详细阐述。最后

提出了MMCs高速超塑性存在的问题和今后研究的重点。
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Abstract　Present status of studies on High Strain Rate Superplasticity (HSRS) of Metal Matrix Composites (MM2
Cs) is introduced , including tensile and compression superplastic deformation. The fabrications of different composites ,

the conditions for obtaining HSRS and the characteristics of superplastic deformation are summarized. The deformation

mechanisms of MMCs , especially that reinforced by particles ,are discussed in detail . Problems of current research and

some suggestions are also presented in this paper.
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1　前言

金属基复合材料 (MMCs)以其高比强度、耐热、

耐磨、热膨胀系数小、尺寸稳定性好等优异的综合性

能在航空、航天、先进武器系统、汽车领域有着广阔

的应用前景 ,并已开始应用。然而具有高硬度的增

强体分布于软的金属基体上 ,使得 MMCs机械加工

性能变差。另一方面 ,有些形状复杂的构件机械加

工过程难以完成。这限制了 MMCs 的应用和发展。

为了解决这一问题 ,近终形成型技术用来生产金属

基复合材料构件 ,不但可以节省原材料 ,还可以大幅

度降低加工成本。近终形成型技术的关键是超塑性

变形。传统材料的超塑性应变速率很低 ,不利于批

量生产。高速超塑性可望提供一个有效的近终形成

型方法。

2　MMCs高速超塑变形行为

2. 1　MMCs拉伸变形高速超塑性

1984年 ,Nieh et al[1 ]发现了 SiCw/ Al复合材料的

类高速超塑性 ( superplastic2like) 。20 %SiCw/ 2124Al

(体积分数) 复合材料在 525℃,应变速率为 3. 3 ×

10 - 1s - 1可以取得 300 %的延伸率。近些年许多文章

报道了各种非连续增强体增强铝基复合材料的高速

超塑性。采用的变形方式主要有拉伸变形和压缩变

形。表 1列出了近年来MMCs高速超塑性的一些研

究成果 ,表中MMCs变形方式均为高速超塑拉伸。
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　　从表中可以看出 ,MMCs 高速超塑性具有以下

特点 :

(1)具备高应变速率超塑性 ( HSRS)的所有MM2
Cs晶粒细小 ,只有几个微米 ,这是取得 HSRS的必要

条件 ;

(2)具有高的应变速率敏感指数 ,一般在 0. 3～

0. 7之间 ;

(3)超塑变形复合材料的最佳应变速率是 10 - 2

s - 1～1 s - 1 ;

(4)变形温度很高 ,一般在基体合金固相线温度

附近。

MMCs塑性变形过程中界面和晶界处出现一定

量的液相 ,不仅可以提高应变速率 ,而且有利于应变

协调 ,抑制孔洞的产生 ,延迟断裂过程。当液相量增

加 ,液相降低了材料的延伸率[2 ]。

文献[3 ]认为MMCs的 HSRS主要由于增强体的

存在 ,因为 2124、7064 和 6061 合金不具备 HSRS ,但

是以它们为基的复合材料呈现 HSRS。增强体的存

在带来了微观结构的三个关键的变化 :

(1)热机械加工过程使晶粒结构细化 ;

(2)超塑变形过程中阻止晶粒长大 ;

(3)产生了许多增强体基体界面。

Koike et al [4 ]用 TEM和DSC研究了 Si3N4颗粒增

强 2124、5052和 6061部分熔解的可能性及其与高速

超塑性的关系。三种复合材料的 DSC曲线在最佳

超塑变形温度都出现一个尖锐的吸热峰。在这个温

度的 TEM观察表明MMCs晶界和界面发生熔解 ,部

分熔解与超塑性之间有直接的关系。观察到了重要

的微观结构特征表明熔解的晶界和界面在超塑变形

机制中起重要作用。这些特征是 :

(1)大部分基体晶粒中位错的消失 ;

(2)晶粒的快速旋转 (或者晶体位向的改变) ;

(3)晶界的快速迁移。

EEL谱 (电子能量损失谱)确定在 Si3N4/ 5052复

合材料晶界和界面处存在 Si 原子和 Mg原子的偏

析。如 L′Esperance et al 和 Nieh and Wadsworth[5 ]指

出 ,固溶原子的加入降低了合金固相线的温度。例

如根据二元相图 ,铝二元合金每增加 1 % (原子分

数) Mg固相线温度降低 11 K,1 %(原子分数) Si降低

56 K。因此 ,Si和Mg在晶界和界面的偏聚降低了局

部范围内的熔点。研究还发现 N原子和 O原子在

晶界和界面的偏析。这些原子可能通过与Mg原子

和 Si原子形成各种陶瓷相减少Mg和 Si在界面和晶

界的集中。然而据报道陶瓷相在超塑变形温度下高

度稳定。因而大部分金属偏析以固溶原子出现 ,有

利于部分熔解发生。当界面和晶界熔解时 ,陶瓷相

对超塑性的影响可以忽略。

文献[6 ]研究了温度对 SiCw/ 2009Al基复合材料

中基体合金元素偏析的影响和其与 HSRS的关系 ,

认为 : (1) MMCs的高速超塑性受热机械加工过程的

影响 ; (2)在测试温度 525℃时没有偏析或液相形

成。这意味着Nieh et al [5 ]关于偏析的作用和相应的

液相是 HSRS的起源的理论是不合理的。G. H. Za2
hid et al [7 ]对 SiCp/ 2124 的高速超塑性进行研究 ,在

763 K、8. 3×10 - 2 s - 1应变速率下 , m = 0. 41 ,取得最

大延伸率 425 %。DSC结果表明 ,在最佳超塑变形温

度附近无液相存在 ,变形完全在固相状态下进行。

文献[8 ]对MMCs超塑性协调机制进行了研究 ,结果

表明 ,当由滑移引起的界面处局部应力高于界面处

外加应力值时 ,最大延伸率在含有液相的状态下取

得 ;反之 ,则在无液相存在的全固相状态取得。因

此 ,当有应力集中时 ,为了缓解应力集中 ,必须有液

相存在才能取得超塑性 ;反之 ,当无应力集中时 ,取

得超塑性不需液相存在。

2. 2　MMCs压缩变形行为

相对MMCs的拉伸超塑性来说 ,MMCs压缩超塑

性研究较少。M. Guden et al [9 ]研究了纤维体积分数

为 15 %～ 26 % ,牌号为 StaffilTM的短纤维增强 Al -

1. 17 %(质量分数) Cu合金的压缩变形行为 ,应变速

率范围为 10 - 4 s - 1～2×103 s - 1。材料为挤压态 ,应

变为 4 %时平行于和垂直于挤压方向测试所得复合

材料的应变速率敏感指数 m 大于基体合金的。不

同应变量时试样中断裂纤维长度定量分析表明 ,高

应变速率测试比似静定测试产生较短的纤维。在似

静定应变速率测试中 ,纤维增强效果随纤维体积分

数的增加而增加 ,在平行于平面随机分布方向上测

试 ,增强效果较好。复合材料试样在大范围应变的

似静定测试和动态测试表明压缩过程中主要是纤维

断裂和基体中微孔的形成。纤维断裂的机制主要是

切变和弯曲。

文献[10 ]对 10 % (体积分数) SiCf/ A356 部分熔

解时微观结构特征和压缩行为进行了研究。复合铸
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造导致纤维的断裂 ,随后的挤压变形中纤维进一步

断裂 ,并沿挤压方向分布。挤压态复合材料在半固

态保温导致固相的快速球化 ,随保温时间增加晶粒

粗化。在恒应变速率下压缩变形应力随球化程度增

加而降低 ,但应力随应变速率的增加而增加。压缩

变形符合公式σ= KÛεm , m值接近 0. 3 , K为常数。

L. Nguyen Thanh et al[11 ]研究了 20 %(体积分数)

SiCp/ A356部分熔解的压缩变形行为和压缩前半固

态保温 2 min～120 min对压缩变形的影响。该复合

材料半固态的压缩行为与试样压缩前的保温时间密

切相关。对于铸态复合材料 ,短时间 (2 min～10

min)不能使固相结构完全球化。因而变形发生在高

的应力状态 ,并且试样有一些开裂。较长一些时间

保温 ,试样完全球化 ,试样在低应力状态 (约 0. 05

MPa)均匀变形。并且复合材料半固态加热之间的

挤压加速了结构的球化 ,试样出现无集结的细晶。

压缩变形在极低应力下 (几个 kPa)均匀发生。挤压

态未增强基体合金与复合材料压缩行为的对比表明

颗粒的存在加速了球化。

文献 [ 12 ]研究了 SiCp 体积分数 (10 %、20 %、

30 %)对 SiCp/ A356 复合材料部分熔解时压缩行为

的影响。结果表明 ,液相量超过一定极限 ,半固态复

合材料的组织结构由液相包围基本固相晶粒组成 ,

增强体颗粒集中分布 ;低于这个极限 ,不能再分辨出

基本晶粒 ,增强体颗粒均匀分布。应变速率敏感指

数随基体中液相体积分数的增加而增加 ,但不随颗

粒体积分数变化。压缩应力随液相体积分数增加而

减少 ,但这种关系随颗粒体积分数不同而改变。对

于高的液相体积分数 ,压缩应力在 20 %颗粒体积分

数时出现最小值 ,而对于低的液相体积分数 ,应力随

颗粒体积分数的增加而增加 ,最小应力对应的状态

为颗粒完全分开基体相的晶粒 ,但并不改变液相流。

Z. Xiong et al [13 ]研究了挤压铸造制备的 SiCw/

6061Al高温压缩变形行为。压缩变形的极限压下量

随变形温度的升高而增加 ,随变形速率的增加而减

小。应力峰值不是由再结晶引起 ,而是变形过程中

晶须的转动引起的。

费维栋[14 ]通过对高温压缩过程晶须取向分布

函数的建立 ,也证实了上述的应变软化机制。L.

Geng[15 ]通过对 20 % (体积分数) SiCw/ 6061Al 复合材

料基体合金固相线附近压缩变形行为的研究 ,指出

复合材料的加工硬化行为是由变形过程中晶须的再

分布 (包括移动和转动)和折断引起的。提出高于基

体合金固相线温度作为复合材料塑性成形温度。

张立斌[16 ]等初步研究了 SiCp/ LY12复合材料的

压缩超塑性 ,并与拉伸超塑性进行了对比分析 ,同拉

伸状态相比 ,其超速温度、应变速率范围要宽一些。

在 783 K,Ûε= 4. 5×10 - 3 s - 1 , m = 0. 76 ,试样周边伸

长率可达 233 %。

3　MMCs的高速超塑变形机制

文献[17 ,18 ]认为 MMCs的高速超塑性变形机

制是晶界和界面处存在液相协调的晶界滑移。文献

[19 ]认为MMCs的高速超塑性变形机制是液相协调

作用下的晶界滑移和界面滑移。而文献 [ 20 ]MMCs

的 HSRS中晶界滑移和界面滑移 ,动态再结晶同时

发生。

Nieh et al用流变学的观点来解释高速超塑性变

形机理 ,认为变形是非牛顿流体运动。因此表示为 :

η= KÛγ- P (1)

滑动的剪切应力表示为 :

τ= KÛγm (2)

η为剪切粘度 , K为材料常数 , m = 1 - P是应

变速率敏感指数 , Ûγ为剪切应变速率。
文献 [ 21 ]介绍 Kim的观点 ,认为在高于固相线

温度下 ,高应变速率超塑性变形行为应由晶须与基

体间粘性层的剪切来解释。增强体不变形 ,在晶须

与基体间的液相粘性层内存在速度梯度 ,相对滑动

为粘性层的非牛顿流体运动。可把剪切表示为

τ=η d v
d h

(3)

v为粘性层的相对变形速度 , h为粘性层厚度。

B. Q. Han[22 ]为颗粒增强MMCs的高速超塑性提

出了一个新的理论模型。他认为流变模型类似于半

固态金属成形过程 ,用它来解释 MMCs的超塑变形

不合适。因为只有当材料中液相体积分数很高时 ,

基体晶粒和强化相完全分开流变模型才适用。但是
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实际上很多情况 ,液相体积分数不太高。因为 MM2
Cs的超塑变形温度接近或略高于复合材料固相线

温度。此外MMCs高速超塑性结果表明 ,当跨过固

相线温度时没有任何机械性能的不连续 ,这与流变

模型的预测不吻合 ,因此基于流变的模型不能解释

MMCs的高速超塑性 ,特别是当温度接近材料的固

相线温度时。B. Q. Han提出了一个模型 ,基于晶界

滑移和界面滑移来解释MMCs的高速超塑性。

Ûεt = ÛεGBS + ÛεIS (4)

Ûεt =
π(1 -ν) b3

18×31/ 2 GKTh2

2 dm - dr

dm
Dgb +

dm - dr

dm
D I (σ-σ0) 2 (5)

Ûεt =
1

1 - f li

π(1 -ν) b3

18×31/ 2 GKTh2

2 dm - dr

dm
Dgb +

dm - dr

dm
D I (σ-σ0) 2 (6)

　　Ûεt为总应变速率 , h为位错攀移距离 , b为柏氏

矢量 ,ÛεGBS为晶界滑移速率 , Dgb为晶界扩散系数 ,σ

为外加应力 ,ÛεIS为界面滑移速率 , dm为基体晶粒尺

寸 , G为切变模量 ,ν为泊松比 , dr为增强体尺寸 ,σ0

为门槛应力 , T为绝对温度 , D I为界面扩散系数 , f li

为充满液相的三结合点占总三结合点的百分数。等

式 (5)用于变形温度低于基体固相线温度的情况 ,等

式 (6)用于变形温度高于基体合金固相线温度的情

况。

4　存在问题及今后研究重点

采用拉伸变形方式对MMCs高速超塑性的研究

已较深入全面 ,包括各种基体和增强体增强的复合

材料的变形行为和变形机制。但是材料经拉伸变形

后出现了大量孔洞 ,导致材料性能急剧下降 ,失去了

其在工程上的应用价值。并且在实际塑性成形中

(热轧制、等温锻造)材料多受单向和三向压应力作

用。研究MMCs的压缩超塑性更具有实际意义。对

纤维增强铝基复合材料的高温压缩行为进行了一定

研究 ,但对晶须增强 MMCs的压缩超塑变形研究比

较少。研究MMCs压缩超塑变形机制、压缩变形参

数对变形后材料组织和性能的影响都是很有意义

的。开展这方面的研究不仅可以丰富塑性变形理

论 ,而且可以推广MMCs的工程应用。
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下 ,C/ C—SiC复合材料线烧蚀率和质量烧蚀率分别

只有 C/ C复合材料的 60 %和 75 %。这一方面是由

于 SiC涂层硬度高 ,耐腐蚀、耐冲刷 ,另一方面是在

高温氧化环境下 ,SiC基体能有效抑制复合材料的

氧化 ,提高复合材料的抗氧化和抗烧蚀性能 ,这从试

样烧蚀后表面能谱中 Si 元素的 XPS谱图测试结果

可得到证实 (图 6) ,Si 元素以 SiC和 SiO2 两种形式

存在 ,试样表面在烧蚀过程中部分 SiC 被氧化成

SiO2 ,起着一定的氧化保护作用。

图 6　试样烧蚀后表面能谱中 Si元素的 XPS谱图

Fig. 6　XPS analysis of the ablated surface of

C/ C and C/ C2SiC composites

4　结论

(1)采用化学气相渗透 +先驱体转化混合工艺

制备的 C/ C - SiC复合材料具有与 C/ C复合材料相

似的断裂行为 ,其弯曲强度稍低于相同工艺的 C/ C

复合材料。

(2) C/ C - SiC复合材料抗烧蚀性能明显好于 C/

C复合材料 ,其中线烧蚀率、质量烧蚀率分别为 C/ C

复合材料的 60 %和 75 %。

(3) C/ C - SiC复合材料在 1 500℃以内具有优

良的抗氧化能力。试样在 1 300℃下氧化 0. 5 h后氧

化失重率仅为 0. 7 %。
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