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热处理温度对双连续-氮化硅增强铝基复合材料性能的影响 
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摘 要: 通过常压烧结法制备了气孔率为 53.43%的多孔氮化硅预制体, 并利用挤压铸造法制备双连续-氮化硅增强

铝基复合材料, 并研究了热处理温度对复合材料显微组织和力学性能的影响。利用位错增殖强化理论和界面反应理

论分析复合材料的显微组织和力学性能, 结果表明, 随着热处理温度的升高, 铝合金基体发生位错增殖, -氮化硅

增强体和铝合金基体的界面反应程度增强, 复合材料的显微硬度增高, 断裂韧性降低, 弯曲强度先增加后降低, 

复合材料断裂模式从沿晶韧性断裂转变为沿晶脆性断裂。当热处理温度为 850℃, 复合材料的界面层厚度约为

20~50 nm, 其综合力学性能达到最佳。 
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Effects of Heat-treatment Temperature on Properties of Co-continuous -Si3N4 
Reinforced Al Matrix Composites 
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Abstract: The co-continuous -Si3N4 reinforced Al matrix composites were fabricated through squeeze casting of 

porous -Si3N4 preforms with porosity of 53.43% which obtained by pressureless sintering. The influences of 

heat-treatment temperature on the microstructures and mechanical properties of co-continuous -Si3N4 reinforced 

Al matrix composites were investigated. With the heat-treatment temperature increase, the degree of interfacial re-

action, dislocation density increase, and vickers hardness increases, while fracture toughness decreases, accompa-

nied by flexural strength increasing until 850℃ and then decreasing. The fracture mode of composites changes 

gradually from ductile intergranular rupture to brittle intergranular rupture. When being heat-treated at 850℃, the 

composites obtain the optimum mechanical properties with the reaction layer of about 20–50 nm. 
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随着陶瓷增强金属基复合材料研究的逐步深入, 

传统的陶瓷颗粒增强金属基复合材料已发展到双连

续陶瓷增强金属基复合材料 [1-3], 后者是近年来出

现的一种具备新型组织结构的金属基复合材料, 陶

瓷增强体和金属基体在三维空间双连续呈交织网络

结构。它具有以下优点: 优良承载能力和抗冲击能

力, 整体增韧效果增强, 增强体与基体结合得到大

幅度改善, 兼具陶瓷高硬度、高模量、高强度和金

属韧性好等优点[4]。 

金属基复合材料的陶瓷增强体和金属基体在制

备过程和使用环境中会发生润湿、溶解和界面反应

等, 特别是过度的界面反应导致增强体和界面之间

形成强界面结合, 从而严重影响复合材料的力学性

能。有研究表明, 制备碳化硅颗粒增强铝基复合材

料, 不论采用挤压铸造、无压浸渗、液态金属搅拌

等液态法, 还是采用热等静压、粉末冶金等固态法, 

都要在接近或超过铝合金熔点的温度下进行, 所以

熔融铝合金液和碳化硅增强体不可避免会发生界面

反应, 界面脆性反应产物 Al4C3 对复合材料的力学

性能非常不利[5-6]。有文献报道, SiC 纤维增强的钛

基复合材料的强度随着界面层厚度增加而降低, 如

果界面层厚度超过临界值(1 m), 复合材料的力学

性能就会下降[7]。还有研究表明, Al/SiC 复合材料

的界面反应产物 Al4C3 会严重影响复合材料的力学

性能, 如果界面层厚度为纳米级, 有利于界面的结

合, 提高复合材料的力学性能; 如果界面层厚度超

过临界值, 不利于复合材料的力学性能[8]。因此, 陶

瓷增强体与金属基体的界面反应是影响金属基复合

材料性能的重要因素。深入研究金属基复合材料界

面的形成过程、界面层性质、界面粘合和应力传递

行为对宏观力学性能的影响规律, 从而获得高性能

金属基复合材料[9-10]。 

本工作通过常压烧结法制备了多孔氮化硅预制

体, 并利用挤压铸造工艺制备了性能优异的双连续

-氮化硅增强铝基复合材料, 对-氮化硅增强铝基

复合材料进行不同温度的热处理, 通过研究复合材

料的力学性能和断裂特征, 寻找最佳的热处理温度

和界面反应层厚度, 为-氮化硅增强铝基复合材料

的优化设计提供理论参考。 

1  实验方法 

1.1  原料 

-Si3N4 粉体为原料, Y2O3 为烧结助剂。起始原

料的配比如表 1 所示, 使用的铝合金为 ZL104 (Mg: 

0.17~0.3, Si: 8.0~10.5, Al: 89.8~91.83), 抗拉强度≥

195 MPa, 硬度≥65HB。 

1.2  试样制备 

配好的原料中加入乙醇, 以氮化硅球作为球磨

介质在尼龙罐中湿磨 48 h, 使粉料混合均匀。然后

把混合好的浆料置于旋转蒸发器中干燥后过 425 m

筛, 模压成 46 mm×5 mm×5 mm 的长条形试样, 放

在涂有 BN 的石墨坩埚中, 再放入多功能炉中, 在

5.06× 105 Pa 的氮气压力下烧结 , 烧结温度为

1750℃, 烧结时间为 2 h, 得到多孔氮化硅预制体。 

在挤压铸造过程中, 先放置好预制体, 挤压装

置的温度加热至 600℃, 铝合金在空气炉中加热至

800℃, 然后将熔化的铝合金液缓慢倒入挤压装置

中 , 通过液压装置给铝合金液加压 , 当压力达到

10 MPa, 保持压力 10 min, 然后试样随炉冷却得到

复合材料。为了考察热处理温度对复合材料性能的

影响, 制备好的复合材料置于真空炉内进行热处理, 

热处理温度分别为 750、800、850、900 和 950℃, 保

温 6 h, 将试样取出水淬, 然后在 180℃保温 6 h以消

除内应力。 

1.3  性能测试 

采用阿基米德法测试试样的气孔率, 用三点弯

曲法测量试样的弯曲强度和单边切口梁法测断裂韧

性。用 X 射线衍射仪(D/MAX-34)进行物相分析, 用

扫描电镜(JSM-35C)观察试样的显微结构, 对样品

进行能谱分析(EDS)。采用 MH-5 型显微硬度测定仪

对抛光处理后的试样进行显微硬度测试。采用透射

电镜(JF-2100)进行高分辨透射观察。        

2  结果和讨论 

2.1  多孔氮化硅预制体的性能 

多孔氮化硅预制体的断口形貌如图 1 所示, 多

孔氮化硅预制体的失重、线性收缩率、气孔率和弯

曲强度如表 1 所示。通过常压烧结法制备的-Si3N4

多孔预制体, 微观上具有高长径比的-Si3N4 棒状结

构, 组织均匀[11]。挤压铸造过程中, 预制体需要承

受高温熔融铝液的热冲击和机械压力 , 而棒状的

-Si3N4 晶粒的拔出和桥接可以提高多孔氮化硅的

弯曲强度, 所以多孔氮化硅材料具有优良的力学性

能和抗热震性, 完全可以满足挤压铸造工艺的要求。 

2.2  热处理温度对复合材料性能的影响 

复合材料的气孔率为 0.459%, 密度为 2.95 g/cm3, 

在挤压铸造过程中, 机械压力能够保证熔融铝合金

液对预制体微小气孔的充分填充, 所以与其它制备 
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表 1  多孔氮化硅预制体的原料配比和烧结性能 

Table 1  Composition and sintering properties of the porous -Si3N4 preforms 

Composition/ wt% Sintering property 
Samples 

-Si3N4 Y2O3 Weight loss/% Linear shrinkage/% Porosity/% Flexural strength /MPa

Porous -Si3N4 preform 95 5 8.7% 4.3% 53.4% 152.3 

 

 

图 1  多孔氮化硅预制体的断口形貌 

Fig. 1  Fracture morphology of the porous -Si3N4 preform 

 

方法相比, 挤压铸造工艺制备的复合材料致密度非

常高, 这也保证了复合材料优良的力学性能, 热处

理温度对复合材料的气孔率和密度没有影响。图 2

是不同温度热处理后复合材料的相组成, 从分析结

果看, 复合材料试样中的主要相有 Al、-Si3N4 和

Si。各试样中-Si3N4 和 Al 相的峰值变化不大, 但没

有发现生成 AlN 相。 

不同温度热处理复合材料试样的断口形貌如图

3 所示。铝合金填充了-氮化硅晶粒间的气孔, 增强

相和基体都形成了双连续结构, 复合材料的断裂模

式是-氮化硅增强体沿晶断裂。随着热处理温度的

升高, 铝合金基体的屈服强度增加, 塑性变形能力

降低, 铝合金基体断裂时形成的韧窝逐渐减少, 断

裂面总体上趋于平坦, 断口逐渐呈现脆性解离特征。 

不同温度热处理试样的力学性能如表 2 所示, 

随着热处理温度的升高, 复合材料的力学性能发生

变化: 显微硬度逐渐增加, 断裂韧性逐渐下降, 弯 

曲强度在(750~850℃)热处理温度范围内逐渐增加, 

(850~950℃) 热处理温度范围内逐渐下降, 经 850℃

热处理后, 复合材料的弯曲强度达到最高值。 

有大量的文献报道指出, 热处理温度对复合材

料力学性能的影响主要通过位错增殖和界面反应来 

 

图 2  不同温度热处理复合材料的相组成 

Fig. 2 XRD patterns of the composites after heat-treatment at 
different temperatures 
(a) (1) 750℃, (2) 800℃; (b) (3) 850℃, (4) 900℃, (5) 950℃ 

 

图 3  不同温度热处理的复合材料的断口形貌 

Fig. 3  Fracture morphologies of the composites after heat-treatment at (a) 750℃, (b) 850℃ and (c) 950℃ 
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表 2  不同温度热处理复合材料的力学性能 

Table 2  Mechanical properties of the composites after 
heat-treatment at different temperatures 

Samples 
Vickers 

hardness/HV 
Flexural 

strength /MPa 
Fracture tough-
ness/(MPa·m1/2)

Untreated 450.76 441.90 6.95 

750℃ 492.15 467.56 5.58 

800℃ 616.87 523.17 4.72 

850℃ 753.21 658.91 3.61 

900℃ 1105.99 489.05 1.88 

950℃ 1287.91 395.62 1.42 

 

实现。目前, 关于位错增殖对 Al/SiC 体系复合材料

力学性能影响的研究较为广泛。有研究指出, 当 SiC

增强体的类型、尺寸、分布和体积分数, 以及界面

结合强度不变时, 基体的位错密度和残余应力决定

了 Al/SiC 复合材料的屈服强度[12-13]。也有研究指出,

由于 SiC 增强体和 Al 基体的热膨胀系数差别大, 位

错增殖和残余应力是 Al/SiC 复合材料与未增强的

Al合金的主要区别, 位错增殖是 Al/SiC复合材料的

主要增强机理[14-15]。图 4 为经过 850℃热处理后试

样的 TEM 照片, 铝合金基体中产生了大量位错, 如

果不考虑界面反应, 随着热处理温度升高, 位错增

殖导致复合材料弯曲强度和维氏硬度提高, 断裂韧

性下降。 

有研究指出界面反应能提高界面的结合性能, 

对复合材料的力学性能有利; 也有报道指出界面反

应层的厚度和形貌不同, 对复合材料力学性能的影

响也不同 , 脆性界面层对复合材料的力学性能不

利。因此, 目前研究工作的重点是选择合适的增强

体和基体体系, 改进制备工艺, 控制界面反应, 得

到合适的界面反应层, 这样既能有效地传递载荷,  

 

图 4  经过 850℃热处理的复合材料的透射电镜照片 

Fig. 4  TEM image of the composite after heat-treatment at 850℃ 

又不会形成脆性界面层, 损害复合材料力学性能, 

控制界面反应层的厚度在一个特定的范围内, 从而

使复合材料的力学性能达到最佳平衡[16]。Si3N4 相和

Al 相反应的热力学计算如下:  

4Al(l)+Si3N4(s)=4AlN(s)+3Si(s)       (1)          
0 0 0

298 2038700 610.2 (J)TG H T S T           (2) 

由以上反应的吉布斯自由能可知, 标准状况下, 

反应(1)在常温下就可以发生, 但是从动力学分析, 

反应过程由Al原子的扩散所控制, 所以固态铝合金

很难与氮化硅增强体发生反应。-氮化硅增强体在

熔融态铝液中是不稳定的, 它会与熔融态铝液发生

反应。Al-Si 合金的熔点约为 700℃, 只有当热处理

温度高于 Al-Si 合金的熔点, 熔融态铝液才能和氮

化硅增强体发生明显的界面反应。 

当热处理温度低于 850℃, -氮化硅增强体和熔

融态铝液发生界面反应, 增强体和基体界面生成非

常薄的界面层, 裂纹沿着晶界扩展, 需要更多的能

量克服界面结合能, 因此界面结合强度得到提升。

由于反应轻微, 界面结合强度适中, 可以有效地传

递载荷, 所以随着热处理温度升高(750~850℃), 界

面反应程度增大, 增强体和界面的结合增强, 载荷

通过界面传递给增强体的效率增大, 增强体棒状晶

沿着界面拨出时, 需要克服更多的界面能。如果不

考虑位错增加的因素, 复合材料的弯曲强度、维氏

硬度和断裂韧性都得到了提高, 复合材料的力学性

能总体上得到改善。 

图 5(a) 为试样经过 850℃热处理后的界面反应

层的TEM照片, 图 5(b) 为试样经过 850℃热处理后

的界面反应层的 HRTEM 照片, 图 6 为试样经过

850℃热处理后的界面成分点的 EDS 分析。从图 5

可以明显观察到-氮化硅增强体和铝合金基体之间

存在一个界面层, 厚度约为 20~50 nm。界面成分

EDX 点扫描分析结果表明, 界面层的主要元素有 

 

图 5  经过 850℃热处理的复合材料界面反应层的 TEM 照片

(a)和 HRTEM 照片(b) 

Fig. 5  TEM (a) and HRTEM (b) images of reaction layer of 

the composite after heat-treatment at 850℃ 
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 N/wt% Al/wt% Si/wt% 

a 18.21 1.92 79.87 

b - 99.30 0.70 

c 22.34 70.95 6.71 

d 15.44 61.52 23.04 
 

图 6  经过 850℃热处理的复合材料界面成分点 EDS 分析 

Fig. 6  EDS analysis for reaction layer in SEM observation 

area of the composite after heat-treatment at 850℃ 
 

Si、Al 和 N, 所以界面层主要有 AlN、Al 和 Si 扩散

原子。可以推断界面反应的机制: 铝合金基体处于

熔融态, Al 原子的扩散能力非常强, 不断扩散进入

-Si3N4 的晶体点阵取代 Si 原子, 而被取代的 Si 原

子经扩散逐渐进入熔融态铝中, 随着-Si3N4 晶体点

阵中的Al原子数量增强, 氮化硅增强体和铝合金基

体界面反应程度增强, 这种逐渐过渡的界面层改善

了界面上应力分布, 有助于提高增强体承受载荷的

能力, 对于复合材料力学性能非常有利。 

当热处理温度高于 850℃, -氮化硅增强体和熔

融态铝液界面反应程度增大, 反应层厚度增加, 形

成界面连续脆性层, 破坏-氮化硅增强体的表面晶

格结构。当裂纹到达增强体, 裂纹尖端的应力作用

在界面上, 增强体和基体在界面发生解离, 使复合

材料的断裂模式从沿晶韧性断裂转变为沿晶脆性断

裂, 造成复合材料的弯曲强度急剧下降。 

对于热处理后的-氮化硅增强铝基复合材料, 

-氮化硅增强体和铝合金基体界面的结合强度可以

通过界面反应层的厚度来表示, 界面反应层的厚度

过薄, 界面结合太差, 不能有效地传递载荷; 界面

反应层厚度过厚, 界面结合太强, 改变复合材料的

断裂机制。为了兼顾有效传递载荷和避免强界面结

合, 界面反应层厚度必须控制在一定范围内。本实

验试样经过850℃热处理后的界面层厚度为20~50 nm, 

复合材料的综合力学性能最佳, 该界面层厚度范围

应该是-氮化硅增强铝基复合材料界面层厚度的最

佳临界值。 

3  结论 

利用常压烧结–挤压铸造工艺制备了双连续氮

化硅增强铝基复合材料。随着热处理温度的升高, 

复合材料铝基体位错增殖, 界面反应程度提高, 反

应层厚度增大, 导致复合材料的维氏硬度增加, 断

裂韧性降低, 弯曲强度先增加后降低, 复合材料的

断裂模式从沿晶韧性断裂转变为沿晶脆性断裂; 当

热处理温度为 850℃时, 复合材料的界面层厚度约

为 20~50 nm, 综合力学性能达到最佳。 
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