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高性能复合材料的用量已成为衡量制造装备先进性的重要标志。复合材料增材制造

技术，通过材料“自下而上”的自动化、数字化的逐层累加实现复合材料构件的成型，该技

术具有材料可设计性强、材料制备与结构成型一体化、无需模具等优点，可以实现复合材

料复杂构件多功能集成设计与制造。

本期聚焦我国学者在复合材料增材制造成型工艺、结构创新设计与应用探索等方面

的最新研究成果，旨在搭建前沿学术研究与创新应用之间的桥梁，推动复合材料增材制造

技术在航空航天、国防军工、生物医疗等领域的应用推广。

                                           客座主编  田小永

编-读-往-来

R E A D E R S   &   E D I T O R S

《航空制造技术》 是国内航空领域开展先进制造技术研究交流的重要平台，是

促进业界科技进步的重要力量。希望期刊能积极主动地高质量发展，继续为广大

航空领域科技工作者提供关于航空制造技术的最新研究进展和成果，开拓视野，

解放思想，立足中国实际，聚焦航空工业发展重大战略需求，坚持问题导向，聚焦

前沿领域，戒骄戒躁，砥砺前行，不断提升期刊学术传播力和社会影响力。

� 北京工业大学材料与制造学部  张景祺

《航空制造技术》是一座桥，连通作者与读者，是一本在国内有较高影响力、历史

悠久的航空航天领域的专业性科技期刊，能及时反映我国航空航天领域科学技术发

展水平，交流国内外科技新成果，促进学术进步和人才成长，推动新理论、新技术的发

展。期刊内容丰富，学术观点创新性强。感谢审稿专家在审稿学术工作中表现出的

科学严谨的作风、客观公正的态度、甘于奉献的精神。

� 河南航天精工制造有限公司  高学敏
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简 讯 NEWS

10

2021 年 7 月 20 日 8
时 02 分，航空工业通飞研

制的运五通用无人机，在

内蒙古莫旗机场轻盈飞上

蓝天，按计划完成了首飞

任务后，平稳落地滑回，完

美呈现了它的空中首秀。

首飞机组在飞机着陆

后报告：“飞行期间，飞机

姿态稳定，飞行状态良好，

飞机各系统设备工作一切

正常！”运五通用无人机

首飞取得成功。

运五通用无人机飞

行可靠，低空低速性能好，

有效载荷高、机舱空间容

积大，可在土跑道、草地跑

道、简易机场等进行短距

起降，其起飞重量和商载

都是目前中国通用无人机

中最大的，是一款理想的

大吨位多用途通用无人

机。运五通用无人机配备

先进的电传操纵系统、信

息传输系统和地面指挥控

制系统，系统安全裕度大，

在搭载智能化空投空送系

统和先进光电转塔等任务

载荷后，可承担物资投送、

快递运输、灾情监控救护

等多类综合保障和应急救

援使命任务，在军、民用市

场具备良好的应用前景。

运五通用无人机在

呼伦贝尔莫旗机场成功首

飞，推动了航空工业通飞

和内蒙古呼伦贝尔市战略

合作框架协议的落实，是

双方合作的阶段性成果。

下一步，航空工业通

飞与内蒙古呼伦贝尔市将

继续开展运五通用无人机

科研试飞、使用场景研究

和领先试用等工作，进一

步推进深化合作。

 （本刊记者    雪松）

超材料是指自然材

料所不具备的特殊物理性

质（如电磁 / 声学斗篷、零

/ 负泊松比、负折射率等）

的人工结构或复合材料，

这些奇特的物理特性可以

通过精心设计的（准）周

期性结构或多材料组合来

实现。增材制造技术在制

备复杂结构方面具有巨大

优势，为制备超材料提供

了有效技术手段。华中科

技大学史玉升教授团队近

日在Materials Today 上论

述了超材料的增材制造技

术与发展趋势，为其在工

程机械、航空航海和生物

医疗等领域的应用提供了                   
思路。

五模超材料（也称为

五模结构）是一种特殊的

工程结构，与常规点阵结

构相比，具有更强的可设

计性、类流体特征和多物

理性能协调能力，但几何

形状高度复杂，传统制造

工艺难以实现。为此，该

团队近年来采用增材制造

技术成形五模超材料，通

过均匀化等效性能方法，

得出了几何参数对力学性

能的影响规律和结构设计

对力学及传质性能的协同

调控机制，设计并制备了两

种形式的五模超材料：二

维蜂窝状五模超材料和三

维金刚石五模超材料。该

五模超材料具有与水相似

的声学性能，具有“隐身”

效果，在水下声学工程领域

有较大的应用前景。

尽管增材制造超材

料的研究已取得了一定进

展，但还有很多科学问题

亟待解决。设计方面，需

要将超材料的维度从二维

扩展到三维；降低超材料

的各向异性；设计具有多

种功能的超材料。增材制

造技术方面包括开发出能

够同时成形性质差异较大

的多材料增材制造技术，

开发出容易去除的支撑材

料，解决成形精度和成形

尺寸之间的矛盾。

 （本刊记者    雪松）

中国最大“通用无人机”实现首飞

增材制造技术为超材料制备
提供有效技术手段

由中国航空工业集团

有限公司制造技术中心、

航空工业昌河飞机工业

（集团）有限责任公司、中

国航空学会制造工程分会

主办 , 纤维材料改性国家

重点实验室、辽宁省空天

飞行器前沿技术重点实验

室、河南省碳纤维复合材

料国际联合实验室协办的

第三届航空航天复合材料

技术创新发展论坛于 2021
年 7 月 14~15 日在景德镇

成功举办。

论坛聚焦技术创新，

关注复合材料设计和制造

的前沿研究，来自航空工

业、高校、科研院所百余位

嘉宾出席。昌飞副总经理

王先模为本届论坛致辞。

昌飞副总工程师李萌、哈

工大特种环境复合材料技

术国家级重点实验室主

任赫晓东教授、东华大学

纤维材料改性国家重点实

验室副主任余木火教授、

商飞专业总师徐吉峰研究

员、航空工业复材副总工

程师廖子龙研究员、北理

工先进结构技术研究院副

院长梁军教授、中航西飞

杨绍昌研究员、北航关志

第三届航空航天复合材料技术

创新发展论坛在景德镇成功举办

东教授、航空工业洪都杜

龙研究员、河南工业大学

吴海宏教授、航空工业成

飞高级工程师杨永忠、天

津工业大学副教授董九志

做了精彩报告。

第三届航空航天复合

材料技术创新发展论坛采

用主题演讲、互动交流、参

观学习等方式，为业内外

人士搭建了一个交流最新

技术、展示创新成果、探讨

行业未来发展的高端对话

平台，推动了技术合作和

资源共享。上图为论坛现

场。 （本刊记者    大漠）

近日，上海交大机械

与动力工程学院胡松涛副

教授课题组设计并制备了

具备机械强度的柔性超疏

水仿生微结构，兼具抗液

性与耐磨性，相关研究成

果在机械装备抗液防冰

等领域具有重要的应用前

景。该成果以Biomimetic 
water-repelling surfaces 
w i t h r o b u s t l y f l e x i b l e 
structures 为 题 发 表 于

ACS Applied Materials & 
Interfaces 期刊。

现有的面向低温冲击

液滴的超疏水界面工作遵

循刚性和柔性两类设计原

则，可有效缩短固液接触

时间，但受限于苛刻的固

液冲击定位要求。研究团

队在之前工作中，借鉴跳

虫胸壳的蘑菇状仿生结构

来抵抗冲击液滴，但将底

部立柱状刚性支撑替换为

弹簧状柔性支撑来调整结

构的整体力学性能，形成

了“类皮肤 - 肌肉”柔性

超疏水界面微结构的设计

思想。该结构被证实可消

除界面润湿性能对液滴冲

击定位的依赖，但受限于

弱机械强度。因此，研究

团队改进了柔性微结构设

计，形成了由刚性平板和

柔性弹簧组所构成的大尺

寸蘑菇状超疏水仿生微结

构。采用面投影微立体光

刻 3D 打印技术高效、精准

地实现了上述界面设计的

样机制备。

柔性蘑菇状超疏水仿

生界面结构被证实可以通

过触发结构振动来缩短固

液接触时间。研究团队进

一步指出液滴在冲击结构

自身与相邻结构间隙时存

在明显差异，揭示了内在

力学机理，并应用于抵抗

液滴的斜向冲击。

瑞士苏黎世联邦理

工学院 Andrew J. deMello
教授课题组、英国帝国理

工学院 Daniele Dini 教授

课题组和宁波大学李锦棒

助理教授课题组为合作单

位。工作得到国家自然科

学基金青年科学基金、中

国科协青年托举工程、机

械系统与振动国家重点实

验室重点自主课题的支

持。上图为柔性蘑菇状超

疏水仿生界面结构机械强

度。

� （本刊记者   雪松）   

上海交大通过3D打印制备大尺寸蘑菇状柔性
超疏水仿生微结构
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美国宇航局的星际

探测器（ISP）概念研究由

约翰霍普金斯大学应用物

理实验室（APL）领导，它

将第一个被派往太阳系以

外空间探索。为了以非常

高的速度到达非常远的距

离，ISP 可能需要靠近太阳

摆动，并利用太阳的引力

将探测器弹射向深空。为

实现这一目标，高温材料

开发商 Advanced Ceramic 
Fibers LLC（ACF）与 APL
开展项目，以开发能够承受

3500℃高温的潜在材料，即

一种轻质、超高温陶瓷基复

合材料（CMC），用于探测

器的太阳防护罩，目前取得

了初步进展。

ACF 已开发并申请了

直接转化工艺（DCP）专

利，该工艺将碳纤维丝束经

连续工艺，使每根碳纤维

长丝的外层转化为金属碳

化物，如碳化硅（SiC/C）。  

ACF 首 席 执 行 官 Ken 
Koller 指出，与其他 CMC
相比，这种工艺的不同之处

在于它是一种纤维转化工

艺，而不是涂层。

ACF 对超高温 CMC
应用的首次重大尝试是制

造军用飞机结构的涡轮发

动机叶片，测试温度高达

2900°F，其中一个样品能够

达到 3120°F，而军用飞机

结构以前的工作温度限制

在 2500°F 左右。

与叶片相比，星际探

测器的概念需要更高的温

度（超过 3000℃ 持续数小

时）以及更复杂的几何结

构。重量轻、结构完整性、

机械强度和屏蔽尺寸也是

关键考虑因素。

APL 的初步报告总

结，第一阶段项目的结果证

明了开发具有超高温能力

的全新材料的潜力。

 （本刊记者   雪松）

2021 年 7 月 6 日，

中航复合材料有限责任

公司（航空工业复材）作

为 SAMPE 中国的挂靠单

位，与 SAMPE 大陆总会、

中国化工纤维工业协会

等联合主办了 SAMPE 中

国 2021 年会暨第十六届

国际先进复合材料制品、

原材料、工装及工程应用

展览会。SAMPE 全球轮

值理事长益小苏教授致欢

迎词，航空工业制造院院

长李志强、党委书记张亚

平到展会参观指导。航空

工业复材董事长、党委书

记曹正华出席年会并主

持大会特邀报告，副总经

理李宏运主持大会特邀                   
报告。

本届年会首次设立了

SAMPE 中国创新奖，航空

工业复材“内嵌式多自由

度吸声降噪蜂窝及其共振

吸声结构”项目获得了创

新材料大奖。

航空工业复材结合建

党一百周年和新中国航空

工业创建 70 周年，以“担

当航空强国新使命，谱写

复材发展新篇章”为主题

高调亮相本次展会。从

“传承红色基因、凝聚复材

力量、引领技术创新、放飞

蓝天梦想、航空致远 复材

无疆” 5 个模块介绍航空

复合材料发展历程，全方

位展示包括材料、设计、工

艺、制造、检测和服务等先

进复合材料轻量化应用整

体解决方案的能力。

本次展会，航空工业

复材展台吸引了国内外众

多业内人士前来观摩、交

流并寻求合作，受到了科

研机构、各行业用户及业

务伙伴的广泛关注。

� （本刊记者   雪松）
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美国研发出耐超高温的
碳纤维 /SiC 复合纤维

航空工业复材亮相
SAMPE中国 2021 年会2021 年 7 月 6 日，

SAMPE 中国 2021 年会暨

第十六届国际先进复合材

料制品、原材料、工装及工

程应用展览会在北京中国

国际展览中心 （静安庄馆）

开幕。

 本届年会为期四天，

由 SAMPE 中国大陆总会、

中航复合材料有限责任公

司、中国化学纤维工业协

会、先进复合材料重点实

验室、结构性碳纤维复合

材料国家工程实验室主

办。年会以“先进复合材

料，引领绿色产业创新发

展”为主题。

本届展会规模再创

新高，展出面积 25000m2，

展商数量近 300 家。展览

会全方位地呈现了先进复

合材料全产业链的全套产

品。年会内容丰富，集行

业展览、学术会议、技术培

训、学生竞赛、SAMPE 创

新奖发布、新书首发六位

一体。7 月 6 日首先进行

的是技术培训，由何鲁林

研究员和沈真研究员主

讲，主题分别为“复合材

料系统知识”和“复合材

料力学性能表征与应用”。

同期国际学术会议连续举

办 4 天，共 29 个分会场，

涵盖了复合材料增材制

造、涂层、健康检测、工艺

与装备、石墨烯、数字与自

动化制造、智能复材等内

容。

SAMPE 中国大陆总

会理事长邱夷平教授主持

学术会议开幕式，开幕式

上颁发了首届 SAMPE 中

国创新奖，SAMPE 全球轮

值理事长益小苏教授及颁

奖嘉宾为获奖的航空工业

复材等 5 家单位颁发了奖

杯和证书。

第 十 三 届 SAMPE
超轻复合材料机翼 / 桥
梁 学 生 竞 赛 和 第 二 届

SAMPE“碳纤维复合材料

在土木工程领域的创新应

用设计”学生竞赛同期举

行，今年共有 50 余个院校

的 184 支队伍参加。

年会现场还举行了由

中国航发北京航材院焦健

研究员领衔译著的《复合

材料手册》第 5 卷——《陶

瓷基复合材料》的首发仪

式，中国航发北京航材院

院长助理梁滨先生和长三

角先进材料研究院沈真研

究员共同为新书揭幕。

左图为学术会议开幕

现场。�

� （本刊记者　雪松）

SAMPE中国2021年会在京举办

2021 年 6 月 14 日 , 
GE航空集团和赛峰集团共

同宣布启动一项突破性的

技术研发项目，将实现较

现役发动机减少 20% 以上

的油耗和碳排放。CFM 的

RISE 项目（Revolutionary 
Innovation for Sustainable 
Engines，为实现可持续发

动机而推出的革命性创新）

将通过一系列全新颠覆性

技术推进未来发动机的

研发，该款发动机计划于

2030 年代中期投入使用。

此外，两家公司还签

署了一项协议，将双方在

CFM 国际公司中 50/50 的

合作关系延长至 2050 年，

并宣布将秉承航空业到

2050 年实现碳排放减半的

承诺，共同引领航空业的

可持续发展。

GE 航空总裁兼首席

执行官 John Slattery 表示：

“GE 与赛峰集团的合作

关系正处在最为牢固的时

期。通过 RISE 技术示范

项目，我们将并肩重塑未

来航空，将一系列革命性

先进技术推向市场，突破

性地降低下一代单通道飞

机的油耗和排放。我们将

一如既往地面向未来，全

力支持可持续发展。”

赛峰集团首席执行官

安德斯表示：“我们必须刻

不容缓地采取行动，减少

对环境的影响。自 20 世纪

70 年代初以来，CFM 发动

机标杆性的效率和可靠性

一直是我们双方合作成功

的有力证明。”

RISE 项目由 GE 航空

和赛峰集团的联合工程团

队领导，核心是研发能显

著提高燃油效率的开放式

风扇架构，达到一流的发

动机推进效率，同时提供

与当前单通道飞机相同的

飞行速度和客舱体验。

在 RISE 项目中成熟

起来的先进技术将为下一

代 CFM 发动机打下基础，

这一项目旨在实现油耗

和 CO2 排放量较现役最高

效的发动机相比降低 20%
以上，并确保与可持续航

空燃油和氢等替代能源

100% 兼容。 
 （本刊记者    良辰）

GE 航空和赛峰集团共同启动可持续发动机
先进技术示范项目
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异种材料激光焊接中金属间化合物
形成机理及控制的研究进展*

栗卓新 1，张冬妮 1，言奇株 1，张 禹 1，韩 祎 1，Erika Hodúlová2，魏 伟 3，李 红 1
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2. 斯洛伐克工业大学，特尔纳瓦 91724；

3. 天津阿麦特工程技术有限公司烟台生产基地，烟台 264006）

[ 摘要 ]  综述了铝/钢、钛/钢、镁/铝和 NiTi 形状记忆合金 /不锈钢异种金属激光焊接接头中金属间化合物的形成机

理及控制措施的研究进展。分析了不同母材成分以及不同焊接工艺对接头金属间化合物的影响。通过添加中间填料、

控制热输入和采取复合焊接工艺等方式可以对金属间化合物实现有效控制，从而优化焊接接头组织，提升力学性能。

介绍了材料计算学在模拟和预测异种金属激光焊接接头金属间化合物结构和性能方面的研究进展。

关键词：异种金属；激光焊接；金属间化合物；计算模拟；组织性能

DOI: 10.16080/j.issn1671-833x.2021.15.014

* 基金项目：科技部中国 – 波兰政府间科技合作委员会第 38 届例会人员交流项目（No.13）； 先进焊接与连接国家重点实验室开放课题研究基金

项目（AWJ–20–M01）；新型钎焊材料与技术国家重点实验室开放课题（SKLABFMT 202004）； 2021 年度北京工业大学国际科研合

作种子基金项目（A14）； 2020 年北京市大学生科研训练计划深化项目。

栗卓新

教授，主要研究方向为基于统计分

析的焊接冶金与材料优化设计及质量控

制，轻金属的精密连接，纳米热喷涂等。

制焊缝金属间化合物（Intermetallic 
compound，IMC）生长的效果 [5]。在

非平衡凝固条件下（热循环速率极

高），金属间化合物生长动力学问题

仍是大多数异种材料激光焊接的重

要研究方向。金属间化合物可分为

3 类 [6] ：金属键化合物、金属键和共

价键化合物、离子键和（或）共价键

化合物。不同的键合模式影响了化

合物的力学性能。非金属键成分和

晶界脆性会导致金属间化合物的脆

性，从而影响焊材性能 [7]。目前有效

控制焊缝金属间化合物的工艺手段

主要为添加中间层或采取焊后热处

理。随着应用于焊接的材料体系日

益复杂，对异种材料激光焊接接头组

激光焊具有能量密度高、焊接速

度快、焊缝窄、热影响区小、焊接变形

小、可焊材料范围广、与其他焊接方

法兼容性强等优点 [1–2]，不仅在航空

航天、医疗器械、3C 产品和电池等领

域的异种金属精密微器件中应用广

泛，在玻璃、陶瓷、半导体单晶硅和有

机聚合物等非金属 – 金属的异种材

料连接和封装方面也展现出独特的

优势 [3–4]。

异种金属激光焊接中，被焊材

料物理和化学性质的差异是影响焊

接成形质量的关键因素。激光焊接

输入能量高，焊接速度快，焊缝成形

快，一定程度上缓解了异种母材性能

差异导致的偏析问题，并且也有抑
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织和性能的研究正在从传统的“试

错法”工艺试验向计算材料学理论

研究方向发展。计算材料学可以处

理复杂的多元化问题，目前已有不少

学者采用第一性原理 [8] 和分子动力

学 [9] 计算模拟等方法对焊缝金属间

化合物和接头性能进行了预测，以达

到优化材料和工艺的目的。

本文主要介绍了铝/钢、钛/钢、

镁/铝以及 NiTi 形状记忆合金（Shape 
memory alloy，SMA）/不锈钢异种材

料激光焊接工艺，分析了中间层填料成

分对焊缝金属间化合物生长的影响，

以及采用模拟计算方法分析接头金属

间化合物的国内外最新研究进展。

激光焊接工艺对异种材料
接头金属间化合物生长的影响

异种材料激光焊中金属间化合

物所导致的接头脆化是亟待解决的

问题。对金属间化合物的控制可以

从能量和冶金两个方面入手 [10]，其

中能量控制的主要途径包括调节激

光工艺参数和激光器偏置，冶金控制

可以通过加入中间填料或焊后热处

理来实现。

（1）添加中间填料。

母材之间热力学性能参数差异

较大，焊接过程中易产生硬脆金属间

化合物，致使接头有较大的残余应

力，韧性较差 [11]。中间层的加入能

够有效解决两者不固溶、形成脆性金

属间化合物的难题 [12–14]。很多学者

采用不同形态的中间层（粉末、箔带、

纳米多层膜等）来控制材料的微观

结构。中间层填料的元素除了可以

起到细化晶粒的作用，还可以通过参

与熔池反应“稀释”母材中元素，减

少金属间化合物生成的数量。当填

料为箔带类时，还可作为物理和化学

屏障来减缓母材之间的差异 [15]，控

制材料的微观结构，减少或避免母材

之间的反应，达到提升接头力学性能

的目的 [16–17]。中间层的选择除了要

考虑自身与母材的性质以外，中间层

的厚度也是十分重要的参数 [11]。

（2）控制热输入。

由于异种金属母材的各项性能

差异导致激光焊接接头中产生金属

间化合物，金属间化合物通常表现为

脆硬相，导致接头的硬度远高于母

材，还极有可能产生裂纹。在激光

焊接中，热输入是对焊缝影响最大、

也是最可控的参数之一，合理调控热

输入可以改善焊缝的化学成分、不同

母材的稀释率以及降低接头缺陷的

形成。由于熔池几何形状的变化取

决于冷却速度，冷却速度与温度的平

方成反比 [16]，因此改变热输入量会引

起温度的变化从而改变焊缝形状 [18]。

限制熔池的大小和范围，可以实现对

金属间化合物层的控制 [19]。

（3）焊后热处理。

利用金属间化合物不同温度下

组织转变的特性，对接头采取适当的

热处理，改变相结构，从而改善力学

性能。例如 DO3 型结构的 Fe3Al 金
属间化合物，在 540℃以上采用适当

的热处理工艺后变成了 B2 型结构

的有序组织 [6]。

（4）外加能量场。

在激光焊接过程中还可以借助多

能场复合来优化接头性能。如激光振荡

磁场复合 [17]、激光–电弧复合 [20–22]、激光 –
超声 MIG（Metal inert gas welding） 
复合 [23]、激光 – FSW （Friction stir 
welding） [24–25] 和激光 – TIG （Tungsten  
inert gas welding）[26] 等。

1 激光焊接工艺对钢/铝异种接头

  金属间化合物生长的影响

王晓虹 [27] 采用“钢上铝下”的

搭接形式进行焊接，分别采用 Fe–B–
Si、Cu、Al–Cu–Re 作为中间层。结

果表明，无中间层时，钢侧会生成富

铁金属间化合物，铝侧会生成富铝金

属间化合物。焊缝中的金属间化合

物有 FeAl、FeAl2、Fe2Al5、FeAl3。加

入中间层的接头中富铝金属间化合

物的厚度和数量都有所减少，且焊缝

中心处的硬度值下降。

张文超 [28] 也采用“钢上铝下”

进行搭接激光焊。试验中由于穿透

深度不同，熔池区上、下部分的组织

也不同，但获得了相同种类的界面金

属间化合物。在激光熔深焊模式中，

随着熔池穿透深度的增加，界面 IMC
厚度增加但物相不变（靠近铝侧为

FeAl3，靠近熔池侧为 Fe2Al5），熔池

区组织逐渐变化。当穿透深度小于

217µm 时，组织为铝在 α–Fe 中形成

的固溶体组织；穿透深度为 344µm
时，熔池区上部依旧是铝在 α–Fe 中

形成的固溶体组织，下部为 Fe3Al；穿
透深度为 478µm 时，熔池区上、下部

分别为 Fe3Al、FeAl。在激光热导焊

模式中，随着热输入增加，针状 FeAl3

相随之增加，但层状的 Fe2Al5 相厚度

几乎不变。分析为先生成 Fe2Al5 相，

随后冷却过程中逐渐析出 FeAl3 相。

Mohammadpour 等 [29] 采 用 双

光束激光熔钎焊工艺对镀锌钢和

Al6022 铝合金进行连接。发现双光

束激光成形和高扫描速度可使 IMC
的厚度控制在 3µm 左右。通过改变

激光束模式实现接头失效位置的改

变。在双横梁模式下，试样在铝一侧

断裂。而在双列直插光束模式下，断

裂发生在钢一侧。图 1[29] 为焊接接

头中不同位置的金属间化合物层分

布情况。熔融填丝在钢表面的润湿

时间小于 1s，不足以使 IMC 生长。

因此，除了填充焊丝的作用，集中的

热量输入和高扫描速度导致的高冷

却速率限制了基于扩散控制的 IMC
的生长速率。

Filliard 等 [30] 使用 ER4043–AlSi5

焊丝，对AA6016–T4铝合金和DX56D+ 
Z140M 钢板进行激光钎焊。分析了

Fe–Al 界面形成的金属间化合物层，

测量了每种结构金属间化合物层的

最大厚度，见图 2[30] 和图 3[30]，图 2
为接头横截面的光学显微镜图。不

同厚度的金属间化合物层均表现出

特定的微观结构和晶体取向，薄金

属间化合物层的晶粒较细小，厚金
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属间化合物层的晶粒较粗大。在不

使用焊剂的情况下，高的钎焊速度

更易获得具有薄金属间化合物层的

高强度接头。

综上研究，在钢 / 铝异种激光焊

中采用含 Al/Fe 元素的混合中间层

有助于降低接头硬度及金属间化合

物的数量和厚度。激光焊接接头中

生成较薄的金属间化合物层有助于

提高焊接接头的强度。其他条件一

定时，高的激光功率会导致金属间化

图 1 焊缝中不同位置的 IMC 厚度

Fig.1 IMC thickness at different positions in weld

Zone 1

Zone 2

Zone 3

Zone 1 Zone 2 Zone 3

100μm

2μm10μm 10μm

AA6016-T4

Coating

Seam
（ER4043）

1mm

DX56D
+Z140M

Zone 3

Zone 2

Zone 1

图 2 焊缝界面处金属间化合物层的 3 个区域

Fig.2 Three areas of intermetallic compound layer at weld 
interface

图 3 用光学显微镜测量金属间化合物层的最大厚度

Fig.3 Measuring maximum thickness of intermetallic compound 
layer with an optical microscope

10μm

9.3μm
10.1μm
10.6μm
8.7μm

Seam
（ER 4043） DX56D+Z140M

Intermetallic layer

合物层厚度增加，而采用适当的中间

层作为焊料时可以减少金属间化合

物的数量和厚度。除此之外，高的激

光扫描速度有助于减小和控制金属

间化合物层的厚度。

2 激光焊接工艺对钛/钢异种接头

  金属间化合物生长的影响

在钛 / 不锈钢异种焊接中，母材

的物理化学性能差异大导致了焊接

的一系列问题。如钛的热导率仅为

铁的 1/5，因此焊缝两侧母材热输入

产生巨大差异，两侧母材对焊缝的稀

释率不同也影响熔池中的冶金反应。

焊接过程中还可能因为钛铁熔点的

差异（钛的熔点为 1677℃，铁的熔点

为 1537℃）出现铁熔化而钛未熔化

的情况，铁熔化后开始扩散，导致了

铁元素的流失、合金元素烧损或蒸

发。根据钛 – 铁二元相图可知，随着

Fe 含量的增加逐渐形成一些相，包

括 α–Ti、β–Ti、FeTi（BCC）、Fe2Ti（λ–
BCC）和 α–Fe。常温下铁在 α–Ti 中
几乎不溶，在 β–Ti 中溶解度较高，所

以在冷却过程中会产生金属间化合

物 TiFe、TiFe2 和 Ti2Fe。除此之外，

钛极易与碳生成脆性相 TiC，致使接

头硬脆性升高。因此在钛 / 钢异种

合金焊接中控制金属间化合物的形

成是提升接头性能的关键。

学者们探究了激光焊不同中间填

料、焊接方式对拉伸性能的影响 [31–43]，

其结果如图 4[44] 所示。其中 Zhang
等 [42] 研究了以 Cu 片作为中间层的

TC4 钛合金 /SUS301L 不锈钢脉冲

激光焊，试验结果表明，焊缝中形成的

Cu 固溶体、Cu2Ti、CuTi 和 CuTi2 有助

于降低 Ti–Fe 金属间化合物的含量，

并且铜的固溶体在焊缝中呈弥散分

布，降低了 Ti–Fe 和 Ti–Cu 金属间化

合物的脆性；焊缝成分和显微组织的

不均匀性导致了硬度分布不均匀；接
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头的平均抗拉强度为 350MPa，所有

拉伸试样均在靠近 TC4 钛合金侧焊

缝处的 CuTi2 层断裂。

Gao 等 [44] 研究发现 TixNiy、Ti–Cr
和 Ti–Fe 脆性金属间化合物的形成

严重影响了 Ti6Al4V 与 Inconel718
焊接接头的性能。以Nb作为中间层，

采用脉冲激光焊接诱导共晶反应，当

激光束位于 Ti6Al4V–Nb 界面时，通

过原子互扩散和共晶反应形成了Nb–
Inconel 718 的界面连接。在焊缝中

未观察到 TixNiy、Ti–Cr 或 Ti–Fe 金

属间化合物，表明未熔化的 Nb 中

间层在母材之间起到扩散阻隔层的

作用。在 Nb–Inconel 718 界面上

形成的共晶反应层与 Ni–Nb 系金

属间化合物的主要显微组织有关。

焊接接头在最大抗拉强度 145MPa
时在反应层处断裂，断裂形式为解

理断裂。

吕攀 [45] 研究了纯钛与 304 不锈

钢的激光焊接。发现直接焊接的接

头产生了大量的 Ti–Fe 金属间化合

物。当采取激光束偏置（偏向 304SS）
时，接头性能有所优化。分别采用 V、

Cu、Cu–V 中间层进行激光焊接，结果

表明，这 3 种中间层的添加有效抑制

了 Ti–Fe 金属间化合物的形成，提高

了接头的力学性能。

杨胜等 [46] 采用 Cu 为中间层激

光焊接 TC4 钛合金和 316L 不锈钢。

研究表明，Cu 中间层能够有效抑制

界面脆性 Ti–Fe 金属间化合物的产

生。TC4 钛合金与焊缝界面显微组

织主要为连续的 Ti–Fe 化合物层和

非连续的 Ti–Fe、Ti–Cu 化合物层。

随后进行有限元数值分析的结果表

明，在焊缝处接头的米塞斯应力值

最大。

在 Zhang 等 [47] 的研究中，以钛

/ 不锈钢为母材，采用 Nb 作为中间

层。为了防止钛和铁的混合，在 Ti–
Nb 侧采用熔焊。焊缝 Ti 侧的 Nb 没

有形成任何金属间化合物，而不锈钢

一侧保持未熔化。在不锈钢一侧，

Fe 和 Nb 相互扩散，最终反应层由

Nb/Fe7Nb6/Fe2Nb+α–Fe 共晶组织 /α–
Fe/SS 相组成。而后 Zhang 等 [48] 又

进行了熔化 Nb – 不锈钢侧的双道焊

试验，发现在熔池中产生了 γ–Fe 和

Fe2Nb，焊缝中的金属间化合物导致

了裂纹的产生。

综上研究，在钛/不锈钢激光异

种焊接接头中金属间化合物主要与

Ti 有关。通过添加 Cu、Nb 等中间层

可以有效抑制金属间化合物的生成，

同时从物理上阻隔扩散作用。激光

偏置向不锈钢一侧有助于减少钛元

素的参与，从而减少含 Ti 金属间化

合物的产生。

3 激光焊接工艺对镁/铝异种接头

  金属间化合物生长的影响

镁和铝的熔点都较低（镁熔点为

651℃，铝熔点为 660℃），激光焊接

过程中容易发生元素烧损和蒸发现

象，且常伴随强烈的金属汽化和等离

子体产生，导致熔池剧烈运动而无法

获得良好的接头。镁和铝元素都非

常活泼，极易生成氧化膜且热膨胀系

数大，这些属性导致焊后变形严重。

镁和铝的晶体结构差异导致彼此的

互溶度很低，因此不易形成焊缝熔合

区 [49]。除此之外，接头中容易形成脆

性 Mg–Al 金属间化合物以及未熔合、

夹杂、裂纹、气孔等缺陷 [50–56]。

麻丁龙等 [57] 选择 Zn 作为中间

层，使用光纤激光器对 AZ31B 镁合

金和 5083 铝合金进行焊接。结果表

明，焊后组织较为均匀，热影响区不

明显。镁一侧及焊缝中心以 α–Mg
和 α–Mg+Mg17Al12 共晶组织为主，底

部为 Al 固溶体和 Mg–Al，Mg–Zn 金

属间化合物组成的混合组织。随着

Zn 中间层厚度的增加，焊缝底部生

成的 Mg–Zn 增多，Mg–Al 金属间化

合物数量减少，且连续分布的状态有

所改善，接头断裂模式由解理断裂逐

渐向混合断裂方式转变。当中间层

厚度为 0.1mm 时，接头剪切强度达

到最大值。

戴军等 [58] 选择 TiB2 作为中间

填料，使用脉冲激光器进行了 AZ31
镁合金和铝基复合材料的焊接。结

果表明，添加 TiB2 增强了熔池的流

动性，观察到焊缝中存在 Mg17Al12、
图 4 钛 / 钢异种金属激光焊接工艺对拉伸性能的影响

Fig.4 Effect of laser welding process of Ti/steel dissimilar metal on tensile properties
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AlMg、Al3Ti 等金属间化合物，TiB2

的加入抑制了 Al–Mg 化合物的生成。

4 激光焊接工艺对 NiTi 形状记忆

  合金/不锈钢异种接头金属间化

  合物生长的影响

Quintino 等 [59] 研究了 NiTi 合金

和不锈钢激光异种搭接焊中母材搭

接顺序以及中间层厚度对焊缝的影

响。结果表明，当 NiTi 合金在上不

锈钢在下时，不锈钢熔化量很少，焊

缝中产生大量裂纹。当不锈钢在上

NiTi 合金在下时， NiTi 合金熔化量

相对较多，焊缝熔宽增加且裂纹明显

减少。添加 Ni 中间层后焊缝裂纹明

显受到抑制。Pouquet 等 [60] 的研究

中，采取相似的试验方法，发现降低

激光频率和增加激光功率可以有效

提高接头的机械强度。

Shamsolhodaei 等 [61] 研究了

NiTi–316L 不锈钢异种焊接接头的组

织及力学性能。分别采用了 3 种焊

接方式： （1）激光束位于中心线上；

（2）激光束偏向不锈钢侧 100µm ； 
（3）激光束位于中心线上并添加

50µm 厚的 Ni 中间层。结果表明，激

光束位于中心线上，焊接区内形成了

大量的脆性金属间化合物（如 Fe2Ti、
Cr2Ti 和 Ti2Ni）。加入 Ni 中间层后

焊缝金属间化合物减少，但焊接区内

主要形成富 Ni 金属间化合物（Fe3Ni
和 Ni3Ti）。通过激光偏置和加入 Ni
中间层，都可以抑制高硬度的极脆金

属间化合物的生成，改变其在焊接区

内的分布，从而提高接头力学性能。

Asadi 等 [62] 研究了焊后退火对

NiTi/ 奥氏体不锈钢激光焊接接头组

织及力学性能的影响。结果表明，

100℃退火对接头的组织和力学性能

没有影响，200℃进行焊后热处理后，

接头的抗拉强度提高了 1.91 倍。此

外，在 300℃热处理期间，金属间化

合物（Cr2Ti 和 Fe2Ti）在焊接区析出，

并且数量不断增加，导致接头机械性

能降低。不同温度热处理后的焊缝

显微组织如图 5[62] 所示，200℃热处

理后的晶粒更细。

Ng 等 [63] 采用光纤激光焊接了

NiTi 合金与 316L 不锈钢。加入 Ta 中

间层后发现中间层厚度对接头的化

学成分、显微组织和力学性能有显著

影响。随着 Ta 含量的增加，脆性金

属间化合物（TiFe4、Cr2Ti、TiFe 等）

的含量降低。未加入中间层的接头

拉伸应力和应变分别为 134MPa 和

0.63%，添加厚度为 50µm 的 Ta 中间

层后，接头拉伸应力和应变分别达到

251MPa 和 2.7%。Ta 中间层的厚度

继续增加，则会产生过量的 TaCr2 和

Ni3Ta，导致接头力学性能下降，断裂

区域位于焊缝和不锈钢的界面。

综上研究，在 NiTi 合金/不锈钢

异种激光焊接中易产生 Fe–Ti 脆性

金属间化合物。添加 Ni、Ta 等中间

层可以有效抑制脆性金属间化合物

的产生，适当厚度的中间层是影响接

头力学性能的重要参数。将热输入

更多地分配给不锈钢也可以减少金

属间化合物的数量，从而提升接头的

力学性能。除此之外，采用合理温度

的焊后退火处理是提高异种合金接

头力学性能的有效方法。

异种材料激光焊接接头金属间
化合物的数值模拟研究进展

材料计算模拟可以预测材料性

能并对试验过程进行模拟，目前主要

的计算方法有第一性原理、分子动力

学、蒙特卡洛、有限元分析、相场法、

几何拓扑模型等。在异种材料激光

焊接中，利用材料计算模拟可以更高

效地预测试验结果并优化试验方案。

图 6 是不同材料计算模拟方法在改

善焊接质量上对应的领域。

1 激光焊接组织模拟计算

Li 等 [64] 采用第一性原理计算分

析了金属间化合物的性能及其对钢

/铝激光焊接的影响。使用 Materials 
Studio 8.0 计算了 Fe3Al、FeAl、Fe2Al5、
FeAl2、FeAl3 和 Fe4Al13 等金属间化

合物的平衡点阵常数、力学性能和电

子结构。结果表明，计算得到的内模

复合材料的弹性常数满足力学稳定

性条件。分别对以上金属间化合物

图 5 焊缝微观结构

Fig.5 Weld microstructure

（a）无热处理 （b）100℃热处理

（c）200℃热处理 （d）300℃热处理

10μm 10μm

10μm 10μm
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的弹塑性、总态密度、费米能级和电

负性等进行了分析，并对 316L 不锈

钢和 6061 铝合金进行了激光焊接试

验验证，结果表明焊缝金属间化合物

的性能与计算结果一致。

朱宗涛等 [65] 对 AZ31 镁合金和

6016 铝合金进行激光对接焊试验，由

于接头中 Mg17Al12、Mg2Al3 等金属间

化合物的存在导致焊缝硬度变化大，

并且接头在存在大量 Mg17Al12 的镁

侧焊缝和熔合区断裂。郑博等 [66] 采

用第一性原理赝势平面波法计算了

Mg17Al12 和 Mg23Al30 相的形成热、结

合能和电子结构等数据。计算结果

表明，相比于 Mg17Al12 相，Mg23Al30 相

具有更高的结合能和形成热，所以具

有更强的稳定性和合金化能力。通

过电子结构计算，发现 Mg23Al30 键

合作用较强，结构更稳定。弹性常数

计算结果表明，Mg17Al12 为脆性相，

Mg23Al30 为塑性相。通过热力学性质

计算，发现温度大于室温时，Mg23Al30

的 Gibbs 自由能最小，热结构相对

稳定。经验公式预测法结果表明，

Mg23Al30、Mg17Al12 均为低熔点合金。

Mg–Al 金属间化合物能带结构如图

7[66] 所示，Mg17Al12 具有更大的能量

起伏，且 Mg17Al12 相邻轨道之间的重

叠率小于 Mg23Al30，说明 Mg23Al30 具

有更强的相成键性。

Miedema 模型 [67] 作为一种二元

合金热力学的计算模型，是通过 3 个

重要参数（原子尺寸、电子密度和电

负性）和半经验公式来计算的。该

模型可以很好地分析由于添加金属

中间层而产生的增益效果。在焊接

过程中，可以计算所有可能生成的

化合物的生成焓 [68] 与系统的形成焓

并进行对比 [69]。檀财旺等 [70] 采用

Miedema 模型和 Toop 三元热力学

模型相结合的方式，探究了 Al 中间

层在镁/钛激光熔钎焊界面的扩散行

为。结果表明，Al 元素的加入降低

了界面自由能，促进了界面反应。此

外，还发现 Al 元素的扩散方式为上

坡扩散，且有向 Ti 一侧扩散的趋势，

在反应过程中 Ti 有降低 Al 化学势

的趋势。

2 激光焊接熔池模拟计算

采用流体流动模型可以模拟

金属激光冲击焊接（Laser impact 
welding，LIW）过程中的微观组织，

以研究焊接成形过程中的瞬态现

象。这种瞬态现象包括剪切应力、

塑性应变、热响应和材料喷射的演

变。在 Sunny 等 [71] 的研究中，首次

用动态动力学蒙特卡罗方法模拟了

激光粉末层熔合增材制造（Additive 
manufacturing，AM），预测了 1100 铝

和 304 不锈钢的非均匀组织。这些

微结构的性能参数被嵌入到 LIW 欧

拉有限元模拟中，预测由变化的屈服

面、堆垛层错能和晶界滑动效应引起

的晶粒伸长。预测的微观结构变形

模式的趋势与文献试验研究结果高

度一致。与现有的均质模型相比，具

有不均匀 AM 微结构的新模型提高

了塑性应变率，在更高的喷射温度下

增加了材料的喷射。该模型可用于

研究晶粒形貌（以及多晶金属织构）

与冲击焊缝界面处发生的瞬态现象

之间的相关性。

潘井春 [72] 利用精度较高的层流

两相流水平集方法，建立了钢 / 铝异

种金属搭接焊二维瞬态三相耦合的

几何模型，采用连续函数的判别方法

处理了 Fe–Al 混合区的热力学参数，

分析了混合区中熔池驱动力、反冲压

力、表面张力及 Marangoni 对流等对

熔池流体流动的影响和能量传递过

程，探讨了激光熔焊模式对 Fe–Al 化

图 6 材料计算模拟在改善焊接质量上的应用

Fig.6 Application of material calculation and simulation in improving welding quality

改善激光异种焊接接头

IMC的性质

IMC的生成焓

存在的IMC

IMC的吉布斯自由能

泊松比、剪切模量、态密度、
费米能级、德拜温度等

冶金相容性 焊接结构 熔池模拟

第一性原理计算

热力学计算
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图 7 Mg–Al 金属间化合物的能带结构

Fig.7 Band structure of Mg–Al intermetallic compound
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真模拟，实现激光热源工艺 – 熔池

（有限元分析）– 中间层选择 – 界面

组织（第一性原理和热力学分析）–
力学性能（分子动力学分析）的多模

拟手段耦合，对改善焊缝性能，拓宽

异种金属激光焊接的实际工程应用

具有重要的价值。
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合物的分布规律，分析了添加 Ti 粉
前后的熔池变化。

贾强等 [73] 采用光纤激光焊接高

强钢 DP980，对温度场分布进行了

有限元模拟计算，并对比了熔池截面

的温度场分布与试验接头截面微观

组织形貌（图 8[73]），模拟结果与试验

焊缝形貌相吻合。图 9 为模拟的各

个区域的热循环曲线，结果表示，激

光焊接具有加热速度快、冷却迅速的

特点，焊缝中心热循环温度最高可达

3204 ℃。

结论

激光焊接具有节能、高效、绿色、

精度高等优点，因此得到了广泛的应

用。随着焊接设备和焊接工艺的进

步和发展，异种金属激光焊接从焊接

方法和工艺改进转向更深入的性能

优化研究和界面调控机理分析。由

于通过试验手段很难原位观测焊缝

金属间化合物，需要通过多种模拟手

段对其进行分析。

（1）随着母材对激光束能量的

吸收，温度的改变使元素在熔池中发

生不同的反应。被焊母材的物理和

化学性质差异是产生脆性金属间化

合物的重要原因。试验研究证明，加

入中间层有效阻碍了界面母材元素

的交换，优化激光参数或采用激光偏

置可以减少易产生金属间化合物的

元素进入熔池反应，从而减少金属间

化合物产生，减少连续金属间化合物

层的形成，实现性能的优化。焊后热

处理可以有效控制因冷却析出的金

属间化合物并提高异种合金激光焊

接接头的力学性能。

（2）运用计算材料学，可以实现

试验模拟和结果预测。通过计算焊

接接头中金属间化合物的平衡点阵

常数、力学性能和电子结构等参数可

以判断化合物的化学稳定性，模拟材

料剪切应力、塑性应变等性能，从而

预测 IMC 的各项性能。随着研究的

逐步深入，计算材料科学的数据库日

益扩大，将能够更准确、更高效地指

导和优化研究过程。

（3）添加中间层可以有效缓解

金属间化合物对接头性能的不利作

用，但目前中间层的选取缺少通用的

理论支撑，控制热输入法也需要更多

的实践探索。基于计算材料学的仿
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Research Progress on Formation and Control of Intermetallic Compounds in 
Laser Welding of Dissimilar Materials
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WEI Wei3, LI Hong1

(1. Beijing University of Technology, Beijing 100124, China; 
2. Slovak University of Technology, Trnave 91724, Slovak;

3. Yantai Production Base, Tianjin AMTec Co., Ltd., Yantai 264006, China)

[ABSTRACT]  The research status of formation mechanism and control measures of intermetallic compounds in laser 
welding joints of Al/steel, Ti/steel, Mg/Al and NiTi SMA/SS are reviewed. The effects of different base metal compositions 
and different welding processes on intermetallic compounds in welded joints are compared and analyzed. Effective control 
of intermetallic compounds can be achieved by adding intermediate fillers, controlling heat input, and adopting hybrid 
welding processes, thereby optimizing welded joint structure and improving mechanical properties. The research progress 
of material computing in simulating and predicting the structure and performance of intermetallic compounds in laser 
welding joints of dissimilar metals is also reviewed.
Keywords: Dissimilar metals; Laser welding; Intermetallic compound (IMC); Computational simulation; Microstructure and
       properties
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大地限制了复合材料的大范围实际

应用。复合材料 3D 打印技术的发

展将复合材料成型与增材制造技术

相结合，既充分发挥了连续纤维的增

强作用，又具有 3D 打印技术无模自

由成形、可设计性强等工艺特点。与

热固性基体相比，热塑性基体具有更

高的耐热性、更高的冲击韧性、更短

的加工周期以及可回收利用等特征

而备受关注 [7]。但热塑性树脂熔融

黏度大（>1000Pa·s），熔体流动性能

差，而纤维表面光滑、表面能低，且呈

化学惰性，难以与树脂产生有效的界

面结合作用 [8]，使得挤出成形过程难

以提供足够的高温高压条件来实现

树脂对纤维的完全浸润，从而难以获

得较强的界面结合性能。纤维与树

连续纤维增强树脂基复合材料

 （C o n t i n u o u s  f i b e r  r e i n f o r c e d 
thermoplastic composites，CFRTPCs）
由于轻质高强、抗疲劳、耐腐蚀等特

点在现代航空航天等高端制造领域

得到了广泛应用，并在复合材料领域

占有越来越重要的地位 [1–3]。对于纤

维增强树脂基复合材料来说，传统的

成型工艺先经过浸渍、沉积、混编 [4] 等

方法制备纤维预浸料，再通过模压、

拉挤 [5]、铺放 [6] 等工艺完成复合材

料的成型工序。这些工艺存在的最

大共性问题是需要开发昂贵的专用

模具，且复合材料的制备工艺过程复

杂，生产周期长，所需成本高，设计灵

活性差，随着航空航天等领域对复合

材料的需求面越来越广，这些问题极

连续碳纤维增强尼龙复合材料
预浸丝制备与 3D 打印性能研究*

田小永，张亚园，刘腾飞，李涤尘

（西安交通大学，西安 710049）

[ 摘要 ] 为了提升连续纤维增强热塑性复合材料（CFRTPCs）3D 打印技术中树脂对纤维的浸渍能力，实现良好浸渍

界面结合性能，利用自主研发的熔融浸渍纤维预处理装置进行碳纤维增强尼龙预浸丝制备，并以预浸丝为原材料进

行复合材料 3D 打印研究。研究了浸渍过程与挤出成型过程中关键工艺参数对预浸丝及复合材料性能的影响。结

果表明，经充分浸渍的预浸丝极限拉力和拉伸强度分别为 118.2N 和 813.9MPa ；当扫描间距为 1.5mm，分层厚度为

0.1mm 时，拉伸强度和模量分别为 558MPa 和 56GPa ；利用微米 X 射线三维成像系统测得复合材料的孔隙率约为

0.15%；准正交各向同性纤维铺层结构改善了复合材料的抗冲击性，能够达到的峰值载荷约为 4.63kN。

关键词：连续纤维增强热塑性复合材料；预浸丝 3D 打印；熔融浸渍；界面性能；抗冲击性能
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脂基体之间的界面问题成为制约该

技术获得高性能复合材料的瓶颈。

对连续纤维增强热塑性复合材

料 3D 打印工艺中界面性能改善的

研究主要集中在工艺调控、纤维表

面改性、纤维预浸渍、热压后处理等

方面。Tian 等 [9] 系统研究了 3D 打

印过程中各工艺参数的变化对复合

材料界面和性能的影响，经优化后

的 CCF/PLA 复合材料改善了界面性

能，纤维体积含量可达 27%，最大弯

曲强度和弯曲模量分别为 335MPa
和 30GPa。Liu[10] 和 Li[11] 等通过上

浆法对纤维表面进行改性，分别实现

了 CCF/PA6 和 CCF/PLA 复合材料

界面结合强度的改善，与纤维改性前

相比，CCF/PA6 复合材料的层间剪切

强度从 18.04MPa 增加到 25.65MPa，
CCF/PLA 复合材料的拉伸强度和弯

曲强度从 80MPa 和 59MPa 分别提

升到了 91MPa 和 156MPa。Luo 等 [12]

利用等离子体处理技术对碳纤维表

面进行预处理，通过物理清洁和化

学极性改性改善 CF 和 PEEK 界面

的结合效果，实现了 3D 打印 CCF/
PEEK 复合材料的层间剪切性能提

高约 70% 至 9.81MPa。Hu 等 [13] 为

了改善 FDM 复合材料的机械性能，

利用螺杆挤出机和同轴挤压模具进

行了适用于 3D 打印的 CCF/PLA 预

浸丝制备，最终得到的复合材料弯曲

强度和弯曲模量分别达到 610MPa
和 40.13GPa。崔永辉等 [14–15] 针对连

续纤维增强热塑性复合材料 3D 打

印工艺中纤维与树脂界面结合较弱

的问题，基于熔融浸渍工艺自制了连

续纤维增强热塑性 3D 打印丝材一

体化设备，研究工艺参数对复合材料

力学性能和界面结合性能的改善，得

出 CGF/PLA 复合材料拉伸强度和

层间剪切强度分别为 213.58MPa 和

11.925MPa。Zhang 等 [16] 开发出纤

维预浸渍装置进行 CCF/PLA 预浸丝

制备以用于复合材料 3D 打印，得到

的 CCF/PLA 复合材料样品拉伸强

度和弯曲强度分别为 148.7MPa 和

164.5MPa，并通过热压后处理降低

复合材料内部孔隙等缺陷的影响。

对现有研究进行分析可以发现，

目前对 3D 打印复合材料界面性能

的改善主要从外界施压和材料本身

属性两个方面来提高树脂对纤维的

浸润能力。仅通过 3D 打印工艺参

数的调控所提供的成型温度和成型

压力有限，且纤维表面处理本质上还

是通过树脂流体自然状态下的扩散

作用，并没有施加额外的压力作用，

因此纤维不能得到充分浸润，复合材

料内部仍存在较多孔隙等缺陷，对于

界面性能的改善有限；而对纤维进

行预浸渍及热压处理主要是通过外

部施加强制作用，促进树脂对纤维的

渗透能力，减少内部孔隙的产生，为

改善 3D 打印复合材料界面结合提

供了很好的解决思路，但现有纤维预

浸渍工艺研究中对于预浸丝界面形

成机理及制备工艺与浸渍质量方面

仍缺乏系统的研究，未建立起预浸丝

制备、3D 打印工艺与复合材料性能

之间的耦合影响关系，3D 打印复合

材料界面浸渍性能不足，综合性能有

待进一步提升。

本研究提出了一种连续纤维增

强热塑性预浸丝材制备与 3D 打印

工艺，建立了预浸丝的预浸渍模型，

开发了微螺杆挤出与浸渍模具结

构，提升树脂对纤维的浸渍能力，以

实现二者之间良好的浸渍界面结合

性能。开展试验研究，建立不同制

备工艺参数对预浸丝性能的影响规

律，并以预浸丝为原材料进行复合材

料 3D 打印工艺参数优化和动态力

学性能评估。

预浸丝制备与 3D 打印
工艺与装备

采用熔融浸渍工艺实现热塑性

树脂对纤维增强体的浸润实质是热

塑性树脂熔体渗透到纤维束内部，并

置换纤维束之间空气的过程 [17]。基

于熔融浸渍工艺原理，本文建立了如

图 1 所示的连续纤维束浸渍渗透模

型，浸渍过程为：连续干纤维束以一

定的初始纤维张紧力绕过交错分布

的辊系结构，纤维束与浸渍辊表面形

成一定的包覆角，包覆区域充满熔融

树脂，当纤维束被拉紧时，在纤维张

力、熔体压力、剪切作用等共同作用

下会在接触表面产生法向作用力从

而形成局部高压，该局部压力能够促

使熔融树脂向纤维束内部渗透，完成

浸渍后的纤维预浸丝束从一定直径

出口模被拉出。根据 Darcy 定律，推

导出本工艺所涉及的纤维浸渍程度

与各工艺参数之间的关系如下：

N L
H

KP RW
U n dimp

f

f f f

= =
−( )32 12 2

2 2 4

θ ϕ
ηπ

（1）
式中，Nimp 为纤维浸渍程度；Lf 为已

浸渍的纤维厚度；Hf 为纤维总厚度；

K 为渗透系数；P 为浸渍压力；θ为

包覆角；R 为浸渍辊半径；W 为纤维

展开宽度；φ为纤维原始孔隙率；U
为牵引速度；η为树脂熔体黏度；nf

为纤维根数；df 为单根纤维直径。

图 1 熔融浸渍理论模型

Fig.1 Theoretical model of melt impregnation

（b）浸渍过程示意图

（a）纤维预浸渍整体工艺原理
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3.2 复合材料力学性能

预浸丝 3D 打印工艺参数的优

化通过标准试样的力学性能来评估，

包括纵向拉伸和层间剪切性能。其

中复合材料的纵向拉伸性能按照

GB/T1447— 2005 标准测试，样件

尺寸为 170mm×15mm×2mm；层

间剪切（ILSS）性能按照 JC/T773—
2010 标准进行测试，样件尺寸为

20mm×10mm×2mm。以上试验采

用多功能静力学实验机（CMT4304，
深圳世纪天元公司）进行测试，测试

速度为 2mm/min，每组测试 5 个标准

样件，结果取平均值。3D 打印复合

材料落锤低速冲击性能按照 ASTM 
D7136M—15 标准进行，冲头直径

16mm，考虑到实际样品的制备成本

和周期，最终选择小尺寸层合板，样

件尺寸为 60mm×60mm×4mm，利

用低速落锤式冲击试验机（HIT230F，
Zwick Roell）进行测试，不同冲击能

量通过调节落锤下落高度获得。

3.3 微观结构表征

选取纤维预浸单丝和样件典型

横截面经过喷金处理后利用 SEM
（SU–3500，日立）进行微观形貌的观

察，并利用微米 X 射线三维成像系

统（Y.CHEETAH，YXLON）对复合

材料的内部微观形貌进行检测，扫描

图 2 连续纤维增强热塑性预浸丝制备及复合材料挤出成形过程

Fig.2 Process of prepreg filaments preparation and composites extrusion

（b）预浸丝束 （c）COMBOT-1 3D打印平台

（a）纤维预浸渍装备

（d）利用预浸丝打印的
典型蜂窝结构控制

系统

收丝
模块

浸渍
模块

螺杆挤
出模块

基于建立的熔融浸渍模型，设计

并搭建了熔融浸渍连续纤维增强热

塑性预浸丝制备装置，完成连续碳纤

维增强热塑性预浸丝的制备，并以预

浸丝为原材料，利用实验室现有的

连续纤维增强复合材料 3D 打印机

（COMBOT–1，陕西斐帛科技有限公

司），在实现预浸丝二次浸渍的同时

进行复合材料打印，具体流程如图 2
所示。

试验材料及方法

1 原材料

在本研究中，基体材料选用 PA12
的颗粒料（Grilamid TR90，瑞士 EMS，
熔融温度范围为 240~300℃，适用粒

径范围为 0.8~1.2mm，在 80℃条件下

烘干 2h 去除水分），增强体材料选用

日本东丽公司的 T 系列碳纤维束（型

号为 T300–1K–50C，共 1000 根）。

2 试验方案

根据建立的熔融浸渍模型和基

于 Darcy 定律推导的浸渍程度表达

式定性评估浸渍过程中各参数与树

脂浸渍纤维的浸渍程度之间的关

系，而预浸丝打印成型的复合材料

的性能由浸渍过程和打印过程共同

决定。因此，采用控制单一变量法

对螺杆转速、牵引速度、包覆角大

小、扫描间距、分层厚度 5 个关键工

艺参数进行探究，按照表 1 中的不

同工艺条件进行预浸丝和复合材料

试样制备，其他工艺参数的确定参

考之前的研究工作 [18]，通过力学性

能测试及试验结果分析确定最优的

工艺参数组合。

对 3D 打印复合材料进行动态

力学性能研究，主要探究纤维取向和

冲击能量对 CFRTPCs 层合板抗冲

击性能的影响，设计了 3 种纤维铺层

方式，如图 3 所示。通过初步探索，

最终采用 3J、8J、13J、18J 4 种冲击能

量对层合板进行落锤低速冲击试验。

以优化后的 CCF/PA12 预浸丝为原

材料，采用 0.1mm 层厚进行复合材

料层合板 3D 打印，共计 40 层，对冲

击响应特性和层合板损伤形貌进行

分析。

3 性能表征

3.1 预浸丝束拉伸性能

浸渍工艺对预浸丝质量的影

响主要通过预浸丝的力学性能进行

评估。预浸丝的拉伸性能按照 GB/
T 3362—2017 标准进行，拉伸试验

及试样尺寸如图 4 所示，测试速度为

1mm/min ；采用三滑轮张力传感器

（JZHL–3–100N，金诺）进行预浸丝

制备过程中的张力测定。
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图 3 不同纤维角度分布层合板结构

Fig.3 Laminate structure with different fiber angles
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图 4 预浸丝拉伸试验及试样尺寸

Fig.4 Tensile test and sample size of prepreg filament

（a）拉伸试验 （b）试件尺寸
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20
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试样尺寸为 10mm×5mm×2mm。

结果与讨论

1 浸渍工艺对预浸丝性能的影响

1.1 熔体挤出压力对预浸丝性能的

   影响

熔融树脂在微螺杆的转动作用

下从螺筒挤出进入到浸渍模具内，在

保持其他条件一定的情况下，探究微

螺杆转速 n 的变化对树脂挤出压力

的影响规律。

从图 5 可以看到 CCF/PA12 预

浸丝的极限拉力和牵引张力随螺杆

转速的增加而增加，当螺杆转速达

到 8r/min 时，极限拉力和纤维张力

从 2r/min 时 的 56.2N 和 1.5N 分 别

增加到 118.2N 和 5.6N，分别增加了

110.3% 和 273.3%，当螺杆转速超过

8r/min 时，纤维张力值仍在增加，但预

浸丝的极限拉力呈现轻微下降趋势。

在小螺杆转速下，浸渍模具内树

脂量极少，仅有少量纤维得到浸渍，

由图 6（a）可见，预浸丝在发生破坏

时产生了大量的纤维拔出，且可以看

到拔出纤维表面光滑，纤维单丝之间

几乎没有 PA12 树脂黏附，纤维与树

脂表现出弱的界面结合强度；随着

螺杆转速的增加，有充足的树脂熔体

进入到纤维束内部，纤维与树脂的浸

渍效果得到明显改善，从图 6（c）和

（d）可知当螺杆转速超过 8r/min 时，

纤维预浸丝断裂表面几乎不再发生

变化，表明纤维已经实现充分浸渍，

此时极限拉力下降的原因可能为：

（1）树脂从纤维入口溢出导致纤维

丝断裂；（2）树脂在浸渍腔滞留时间

过长导致部分树脂老化。

1.2 浸渍模具设计对预浸丝性能的

   影响

浸渍模具内辊系结构与间距的

设计主要影响纤维与浸渍辊形成的

包覆区域的大小，从而对树脂在该区

域对纤维的浸渍能力产生影响。因

表 1 不同工艺参数条件

Table 1 Different process parameters and conditions

工艺 目标参数 取值范围 其他工艺参数

浸渍工艺

螺杆转速 n/（r·min–1） 2，4，8，10 U400/θ120

牵引速度 U/（mm·min–1） 100，200，400，600，800 n8/θ120

包覆角大小 θ/（°） 0，100，120，145 n8/U400

打印工艺
扫描间距 H/mm 0.4，0.5，1.0，1.5 F400/T270

分层厚度 L/mm 0.4，0.3，0.15，0.1 F400/T270

  注：F400 表示打印速度为 400mm/min，T270 表示打印头温度为 270℃。

图 5 不同螺杆转速下预浸丝拉伸试验

Fig.5 Tensile tests of prepreg under different screw speeds
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此，通过辊系之间距离的改变，探究

由此形成的不同包覆角对预浸丝性

能的影响规律。

图 7 显示了不同包覆角下 CCF/
PA12 预浸丝拉伸强度和平均直径

的变化曲线，其中 0° 包覆角表示浸

渍模具内没有浸渍辊分布，纤维直

接穿过浸渍模具与浸渍池中的树脂

接触后被拉出，此时，CCF/PA12 预

浸丝的拉伸强度和平均直径分别

为 556.05MPa 和 0.36mm。随着包覆

角的增加拉伸强度逐渐增大，在 120°
附近达到最大，此时拉伸强度为

813.9MPa，与 0° 包覆角相比提升了

46.4%。当包覆角继续增大时，预浸

丝的拉伸强度呈现下降趋势。包覆

角在 100°~145° 范围内，预浸丝平均

直径基本保持不变，为 0.43mm。

图 6 不同螺杆转速下 1K–CCF/PA12 预浸丝拉伸断裂模式

Fig.6 Fracture patterns for 1K–CCF/PA12 prepreg filaments under different screw speeds

（a）n=2r/min （b）n=4r/min （c）n=8r/min （d）n=10r/min
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图 7 不同包覆角大小时 1K–CCF/PA12 预浸丝拉伸试验

Fig.7 Tensile properties for 1K–CCF/PA12 prepreg filaments under 
different contact angles
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当包覆角过小时，纤维与辊之间

形成的局部压力较小，纤维与浸渍

辊接触的面积较小，在牵引速度一定

时，每次仅能有小面积的纤维与树脂

接触，纤维得不到充分浸渍；当包覆

角过大时，形成过大的局部压力，干

纤维与辊之间树脂被挤出，纤维与辊

直接接触发生干摩擦，磨损严重，导

致纤维断裂现象明显，反而降低预浸

丝束的承载能力。

1.3 浸渍时间对预浸丝力学性能的

   影响

树脂对纤维浸渍时间主要通

过预浸丝在收丝过程中经过模口

被拉出的快慢来实现，用牵引速度

U 来表示（mm/min）。图 8 展示了

不同牵引速度对 CCF/PA12 预浸丝

性能的影响规律，可以看到预浸丝

拉伸强度与牵引速度成负相关，从

100mm/min 时的 820.63MPa 下降

到了 800mm/min 时的 568.3MPa，
下降了 30.75%，预浸丝平均直径在

0.43~0.45mm 之间波动。随着牵引

速度的提高，纤维束在浸渍池内停留

的时间缩短，纤维来不及得到树脂熔

体的充分浸润就被拉出，因此纤维束

内部树脂分散不均匀现象增加，未浸

渍区域随之增多，最终表现为预浸丝

受到拉伸作用时应力传递不均匀而

过早发生失效，导致预浸丝的拉伸强

度降低。同时考虑制丝效率问题，对

于 1K 碳纤维最终采用 400mm/min
的牵引速度，此时 CCF/PA12 预浸丝

拉伸强度为 813.9MPa。
2 预浸丝 3D 打印工艺优化

在本研究中，为了获得尽可能高

的纤维含量，在复合材料挤出成型时

仅以预浸丝为原材料而不额外添加

树脂丝材，因此扫描间距 H 和分层

厚度 L 之间存在一定的匹配关系，打

印工艺参数的调控不同于干纤维打

印时调控方式，而与预浸丝的直径有

关，根据体积相等原理，扫描间距、分

层厚度和预浸丝直径 3 者之间理论

上存在如下数量关系：

πD H Lm
2

4
= ⋅  （2）
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图 8 不同牵引速度下预浸丝拉伸性能

Fig.8 Tensile properties of prepreg filaments under different 
coiling speeds
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其中，Dm 为预浸丝的直径，mm；H 为

扫描间距，mm；L 为分层厚度，mm。

2.1 分层厚度对复合材料层间剪切

   性能的影响

随着分层厚度的减小，样件的层

间剪切强度值逐渐增大，当 H×L 取

1.5mm×0.1mm 时，复合材料的层间

剪切强度达到 40.95MPa，与 0.4mm× 
0.4mm 相比提高了 43.03% （图 9（a））。
从图 9（b）可以看出试样在承受层

剪破坏时均出现一定程度的分层现

象，且随着分层厚度的减小，能够承

载的最大力在逐渐增加。

图 10 中，在 H=0.4mm，L=0.4mm
的参数组合下，较大的分层厚度导致

层与层之间的黏结效果较差，且层内

的纤维与树脂分布较为分散，内部孔

隙等缺陷较多，在受到外力作用时不

能将应力沿界面进行有效传递，从而

产生纤维拔出和明显的分层等破坏

模式，降低复合材料的力学性能。随

着层厚逐渐减小，试样断裂横截面上

纤维分布较均匀，复合材料层间结合

性能得到改善。

2.2 扫描间距对复合材料拉伸性能

   的影响

扫描间距的变化主要影响的是

预浸丝的线间分布，最终导致复合材

料表面尺寸形状的变化及性能之间

的差异，从图 11（a）和（b）可看到

对于 H=0.5mm，L=0.3mm 来说，样件

出现明显的不平现象，且表面有挤出

的断裂纤维与树脂，在这组工艺参数

下预浸丝出现线间搭接重叠问题，没

有匹配好预浸丝直径与打印工艺参数

间的关系，预浸丝的实际线间距大于

0.5mm，实际打印过程中会造成预浸

丝之间发生重叠；当 H×L 的值取为

1.5mm×0.1mm 时，样件厚度均匀且表

面平整光滑，如图 11（c）和（d）所示。

对两种打印工艺下的试样进行

纵向拉伸试验，结果如图 12 所示，纤

维搭接重叠导致样件厚度不均，搭接

部分纤维受挤压磨损断裂，降低承

载能力，优化前后的样件拉伸强度

分别为 456MPa 和 558MPa，拉伸模

量分别为 49.7GPa 和 56GPa，优化后

试样的拉伸强度和模量分别提升了

22.37% 和 12.68%。

3 CCF/PA12 层合板落锤低速冲击

  性能

3.1 层合板损伤形貌

图 13 直观显示了 3 种不同纤维

打印方向层合板在不同冲击能量下

试样冲击表面的损伤形貌，可知冲击

能量越大，试样表面损伤越明显。在

3J 的冲击能量下，试样表面几乎无

目视可见损伤，当冲击能量达到 18J
时，试样发生完全的冲击断裂破坏。

对比不同纤维铺层层合板的损伤情

况，第 1 组试样在各冲击能量下损伤

最严重，当冲击能量为 13J 时，试样

已经发生断裂，裂纹沿着纤维打印方

向迅速扩展，导致整体完全失效；第

2 组试样在未完全破坏时，裂纹呈现

“十字形”分布，在 18J 冲击能量下，

层合板从冲击点位置沿正交方向发

图 9 不同打印参数下复合材料层间剪切性能

Fig.9 Interlaminar shear properties of specimens under different printing parameters
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Fig.10 Microstructures of typical cross section of samples under different printing parameters
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生“十字形”纤维断裂破坏；第 3 组

试样在各冲击能量下损伤最小，在小

冲击能量下，试样产生小面积凹坑，

凹坑周围有少量裂纹无规则分布，在

18J 冲击能量下，试样被完全穿透，

穿透区域呈现明显半球形，并伴随纤

维断裂、基体开裂、分层等现象。

3.2 力学响应特性分析

图 14 显示了 3 种不同铺层结构

层合板在不同冲击能量下的载荷 –
位移曲线，可以看到，在载荷初始上

升阶段，3 种铺层结构层合板的载

荷 – 位移曲线变化规律相似，力随位

移匀速上升，此阶段层合板处于弹性

变形阶段；随着位移进一步增加，在

小冲击能量下，曲线分布比较平滑，

此时，层合板内部未产生大的损伤，

产生的位移远小于样件厚度，表明此

时层合板内部未产生大的损伤，如图

14（a）和（b）所示；而当冲击能量

较大时，曲线出现较大波动，冲头位

移远大于层合板厚度值，表明此时冲

击能量超过层合板承载极限而发生

失效，如图 14（c）和（d）所示。此外，

与单向纤维铺层相比，正交各向异性

铺层结构对于层合板的抗冲击性能

无明显提升，而在同一冲击能量下，

[0/45/90/–45]10 铺层层合板达到的峰

值载荷值均大于单向和正交铺层层

合板，当冲击能量为 13J 时，峰值载

荷达到最大，为（4.63±0.36）kN，进

图 11 不同打印参数下试样堆积微观形貌

Fig.11 Microstructures of sample stacking 
under different printing parameters

（a）H=0.5mm，L=0.3mm试样横截面形貌

（b）H=0.5mm，L=0.3mm试样表面形貌
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（d）H=1.5mm，L=0.1mm试样表面形貌
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图 12 不同打印参数下复合材料拉伸性能

Fig.12 Tensile properties of specimens under different printing parameters
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复合材料 3D 打印的逐层逐行

堆积成型工艺特点决定了复合材料

的整体性能与单根预浸丝的性能

密切相关。在低浸渍质量下，CCF/
PA12 预浸丝内部存在大面积纤维未

浸渍区域，产生较多的孔隙缺陷，纤

一步表明 ±45° 纤维角度的排列能够

提高层合板的刚度和强度，进而提高

材料的抗冲击性。

4 讨论

4.1 预浸丝浸渍行为对性能的影响

   分析

预浸纤维束的力学性能与纤维

单丝和树脂之间的黏结作用有关，同

时预浸丝内部的孔隙、纤维分布、微

观结构也会对性能产生一定的影响。

热塑性树脂由于其熔融黏度大，流

动性能差等特点很难实现对纤维的

充分浸润，从前面的分析可知，改善

预浸丝束浸渍程度主要有以下思路：

降低树脂黏度；增大浸渍压力；延长

浸润时间。

在纤维预处理工艺中，微螺杆的

主要目的是将树脂熔体均匀地输送

到浸渍模具中并将其从浸渍辊内推

出，从而保证熔体在有限体积模具内

具有平稳的压力和流速，此外，螺杆

转动时带动树脂向前运动的过程中

还会产生一定的剪切稀释作用。浸

渍模具内浸渍辊的设计一方面为纤

维的浸渍提供了局部高压环境，另一

方面，Van 等 [19] 通过对不同浸渍方

式研究指出浸渍辊上开有的狭缝也

能对树脂熔体产生一定的剪切作用，

在一定程度上起到降低黏度的作用，

如图 15 所示。对浸渍过程工艺参数

进行调控，提升浸渍压力和延长浸渍

时间，使更多的树脂渗透到纤维束

内部，且有充分的时间完成浸润，这

样才能使纤维干丝之间尽可能充满

树脂基体，置换内部的孔隙，获得良

好的浸渍界面，预浸丝在承受拉伸作

用时应力通过均匀分布的树脂在纤

维丝之间有效传递，从而增大承载能

力，表现出较高的拉伸强度值。

4.2 预浸丝 3D 打印复合材料孔隙

   的形成与演化

复合材料的性能是材料属性、界

面、孔隙缺陷等综合作用的结果。预

浸丝 3D 打印复合材料的界面增强

包括树脂对纤维的浸渍程度和沉积

过程中层间与线间的黏结强度两方

面，前者主要取决于预浸丝制备过程

参数的调控及挤出成型过程树脂对

纤维的二次浸渍，后者主要与 3D 打

印工艺中线间距、层厚、温度等参数

相关。

图 14 不同铺层结构层合板在不同冲击能量下的载荷 – 位移曲线

Fig.14 Load–displacement curves of laminates with different fiber orientation under different 
impact energies
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维与树脂之间产生弱的结合界面，这

些孔隙经打印头的二次浸渍后得到

有限程度的减少，但绝大部分仍被带

入到成型的结构内部，经层层累积及

打印过程重新产生的孔隙最终导致

复合材料整体较高的孔隙率。这些

孔隙的存在极易造成应力集中，降低

结构承载能力，使复合材料过早发生

失效，表现为较弱的综合性能；随着

预浸丝浸渍质量的提高，树脂置换掉

纤维内的绝大部分空气，纤维得到

较充分浸润，复合材料的孔隙率从

2.94% 降到 0.15%，且缺陷分布由大

面积集中到小尺寸并呈分散分布，如

图 16 所示。值得注意的是，由于该

X 射线三维成像系统分辨率相对较

低，约为 5μm，导致一些较小的缺陷

特征被忽略，样件的实际孔隙率值应

略高于 0.15%，但与现有工艺相比仍

有了很大改进 [20–22]，进一步说明本研

究工艺极大降低了复合材料内部缺

陷，这对于复合材料力学性能的提升

有重要促进意义。

结论

（1）本研究提出了一种连续纤

维增强热塑性复合预浸丝材制备与

3D 打印工艺，设计并搭建了熔融浸

渍纤维预处理装置，实现了 1K–CCF/
PA12 预浸丝制备，并以预浸丝为原

材料进行了复合材料 3D 打印探究。

（2）对于 1K–CCF/PA12 预浸丝

制备过程来说，螺杆转速为 8r/min，包
覆角为 120°，牵引速度为 400mm/min
时，纤维和树脂实现较为充分的浸

渍，此时预浸丝的极限拉力和拉伸强

度分别为 118.2N 和 813.9MPa。
（3）对于预浸丝 3D 打印工艺来

说，当扫描间距为 1.5mm，分层厚度

为 0.1mm，打印速度为 400mm/min，
1K–CCF/PA12 复合材料拉伸强度和

模量分别为 558MPa 和 56GPa，层间

剪切强度为 40.95MPa。
（4）[0/45/90/–45]10 铺层方式层

合板在受到冲击载荷作用时，应力沿

着纤维分布方向向各个方向延伸，可

增大层合板的应力传递面积，提高层

合板的刚度和强度，进而提高材料的

抗冲击性。

（5）高浸渍质量的预浸丝在优化

后的浸渍工艺下实现良好的浸渍界

面结合性能，此时复合材料内部孔隙

率约为 0.15%，该工艺对于实现连续

纤维增强热塑性复合材料 3D 打印工

艺中纤维与树脂充分浸渍、降低复合

材料内部孔隙缺陷具有重要意义。

不充分
浸渍

充分
浸渍

体积（mm3
）

0.34
0.31
0.28
0.24
0.21
0.17
0.14
0.10
0.07
0.03
0.00

纤维
聚集

纤维
拔出

脆性
断裂

resin
fiber
pore

体积（μm3
）

123280.
111018.
98755.4
86492.7
74230.1
61967.5
49704.9
37442.3
25179.7
12917.1
654.49

图 16 孔隙的形成与演化过程

Fig.16 Formation and evolution of pores
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Prepreg Preparation and 3D Printing of Continuous Carbon Fiber Reinforced 
Nylon Composite

TIAN Xiaoyong, ZHANG Yayuan, LIU Tengfei, LI Dichen
(Xi’an Jiaotong University, Xi’an 710049, China)

[ABSTRACT] In order to improve the impregnation ability of resin to fiber in continuous fiber reinforced thermoplastic 
composites (CFRTPCs) 3D printing technology and realize good impregnation interface bonding performance, a new 
technology of continuous fiber reinforced thermoplastic composite pre-impregnation 3D printing was proposed. The 
1K carbon fiber reinforced nylon (CCF/PA12) re–impregnation filament was prepared using the self-developed melt-
impregnation fiber pretreatment equipment, and then used for the 3D printed composites as raw material. The effects of key 
process parameters during impregnation and 3D printing were studied. The results show that the ultimate tensile force and 
tensile strength for fully impregneted prepreg filaments are 118.2N and 813.9MPa respectively. When the scanning spacing 
is 1.5mm, the delamination thickness is 0.1mm, the tensile strength and modulus of 1K–CCF/PA12 composites are 558MPa 
and 56GPa respectively. The porosity of the composites measured by micro X–ray 3D imaging system is about 0.15%. The 
[0/45/90/–45]10 laminates improve the impact resistance and can achieve the peak load of about 4.63kN.
Keywords: Continuous fiber reinforced thermoplastic composites (CFRTPCs); Prepreg filament 3D printing; Melt 

impregnation; Interface performance; Impact resistance
 （责编  雪松）
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高性能的连续纤维增强复合材料增

材制造是增材制造技术未来发展的重要

方向之一，需通过开展相关研究，解决成

型过程中孔隙多、界面结合性能差等问

题，以大幅度提高纤维增强复合材料成型

件的力学性能。

复合材料增材制造复合材料增材制造
Additive Manufacturing of 

Composites
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基于直写成型的连续碳纤维增韧
碳化硅复合材料制备与性能研究*

李 赛，随雨浓，苗 恺，鲁中良，李涤尘
（西安交通大学机械制造系统工程国家重点实验室，西安 710049）

[ 摘要 ]　连续碳纤维增韧碳化硅陶瓷复合材料具有密度低、比强度高、耐高温等优点，在核能、航空航天等高科技领

域具有广阔的应用前景。采用直写成型技术，通过同轴喷头同步成形连续碳纤维与碳化硅陶瓷基体，可实现连续纤

维增韧陶瓷复合材料的制备及其组织与性能调控。系统研究了碳化硅浆料的固相含量、挤出流量、打印速度与打印

层厚度对连续纤维增韧碳化硅直写成型坯体质量的影响，并采用 XRD、SEM 和力学性能测试手段对其进行了表征。

结果表明，在碳化硅浆料中添加短碳纤维，可以进一步提高连续纤维增韧碳化硅复合材料的强韧性；通过先驱体浸

渍裂解可减少纤维单丝间隙，使复合材料的弯曲强度达到 146MPa，断裂韧性达到 3.77MPa·m1/2。研究结果为未来

连续碳纤维增韧碳化硅陶瓷复合材料零件的快速制造提供了试验依据。

关键词：直写成型；连续纤维；碳纤维；碳化硅陶瓷；先驱体浸渍裂解

DOI: 10.16080/j.issn1671-833x.2021.15.036

* 基金项目：国家重点研发项目（2019YFB1901002）。

李 赛

  博士研究生，主要研究方向为纤维

增强陶瓷复合材料的增材制造。

连续碳纤维增韧碳化硅复合

材料密度低（约为 2~3g/cm3），断裂

韧性较高且耐温性能极佳，如果作

为航空发动机的热端部件材料，有

望将航空发动机的工作温度提高

200~350℃，减少冷却结构以及冷

却介质的使用，对发动机减重和提

高推重比具有重大意义 [4]。在核电

领域，连续纤维增韧碳化硅复合材

料的应用，可提高核电燃料元件包

壳的耐腐蚀性能，同时也不会如锆

合金那样与水易发生反应而形成氢

气，造成爆炸事故，提高了核电系统

的安全性。传统的连续碳纤维增韧

碳化硅复合材料制备通常先使用纤

维编织成型技术编织成具有一定结

随着新一代航空发动机工作温

度和推重比的提高，航空发动机的

尾喷管、燃烧室、涡轮等热端部件的

使用条件愈发严苛 [1]，传统高温合金

还不能完全满足未来发动机的设计

要求 [2]，因此高温强韧性优良的陶瓷

材料已成为航空发动机部分热端部

件研制的热点。安全核电燃料元件

的包壳材料目前为锆合金，未来的趋

势是转向高性能陶瓷 [3]。可见，发展

高性能陶瓷材料体系是推动航空发

动机和先进核电燃料元件快速发展

的重要突破口。然而，陶瓷材料虽然

具有高强度、良好的抗氧化和抗腐蚀

性，但其固有的脆性和较差的可加工

性限制了其进一步应用 [4]。

引文格式： 李赛 , 随雨浓 , 苗恺 , 等 . 基于直写成型的连续碳纤维增韧碳化硅复合材料制备与性能研究 [J]. 航空制造技术 , 2021, 
64(15): 36–41, 51.

   LI Sai, SUI Yunong, MIAO Kai, et al. Research on preparation and properties of direct ink writing of continuous carbon 
fiber reinforced silicon carbide ceramic matrix composites[J]. Aeronautical Manufacturing Technology, 2021, 64(15): 36–41, 51.
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构的纤维预制体，而后结合复合材

料制备工艺，如热压烧结法 [5]、先驱

体转化法 [6]、化学气相沉积法 [7]、反

应熔体浸渗法等。然而纤维编织精

度较低，零件形状难以精确控制，且

高温高压工艺环境容易损伤纤维，

导致连续纤维增韧碳化硅复合材料

难以实现大规模应用。

直写成型技术（Direct ink writing， 
DIW）是由美国桑迪亚国家实验室

Cesarano 等于 2000 年提出，可在室

温下通过喷嘴将高固相陶瓷浆料挤

出在基板上形成三维结构，实现陶

瓷器件的制备。陶瓷直写成型过程

中出现的浆料假塑性变化使其在沉

积后能够悬浮、凝固并保持形状，因

此该技术具有操作容易、设备简单、

材料适用范围广等优点。Franchin
等 [8] 配制了短碳纤维固相含量大于

30% 的陶瓷前驱体浆料，经过后处

理后制备得到多孔陶瓷基复合材料。

Feilden[9] 基于 DIW 技术，以短碳纤

维作为增强相，研究了 Al2O3、SiC、

SiC–B4C 等多种陶瓷基体的可打印

性。西安交通大学 Xia 等 [10] 提出了

一种 Cf /SiC 核壳结构 DIW 制备方

法。Zhao 等 [11] 利用 DIW 制备了连

续 SiO2 纤维增强的波透陶瓷复合材

料，通过添加纳米 SiO2 颗粒改善了

陶瓷复合材料的可打印性。

从以往研究结果可见，将直写成

型技术运用于连续碳纤维增韧碳化

硅陶瓷复合材料的制备，在解决复杂

结构成型难题的同时，有望获得强韧

性更为优异的陶瓷复合材料。

本文通过同轴挤出的方式，得到

连续碳纤维与 SiC 陶瓷同时成型“芯

壳”结构，进一步研究了直写成型工

艺参数对连续纤维挤出效果的作用

与关系，分析了连续碳纤维增韧碳化

硅复合材料可打印性，最后对复合材

料进行了致密化处理，并测试了力学

性能。

试验及方法

1 试验材料

采用粒度（D50）为 5μm 的 α–
碳化硅（α–SiC，北京红誉新材科技

有限公司）作为陶瓷基体材料，长度

为 200~300μm 的短切碳纤维（南京

纬达复合材料有限公司）和 T300–
1K 的连续碳纤维（日本东丽株式会

社）作为增韧相。聚碳硅烷（PCS，苏
州赛力菲陶纤有限公司）、聚异丁烯

丁二酰亚胺（OLOA，上海阿拉丁生

化科技有限公司）和环己烷（天津天

力化学试剂有限公司）分别作为黏

结剂、分散剂和溶剂。

2 样品制备

2.1 碳化硅陶瓷浆料制备

以环己烷为溶剂，向其加入体积

分数为 10% 的 PCS 作为黏结剂，同

时不断添加 SiC 粉末，用高速搅拌机

持续搅拌 60min，转速为 600r/min。
最后加入质量分数为 2%（相对 SiC
质量）的 OLOA 作为分散剂，再持续

搅拌 30min 后获得不同固相含量且具

有良好分散性和稳定性的陶瓷浆料。

2.2 直写成型

图 1 为连续碳纤维增韧碳化硅

陶瓷复合材料直写成型的示意图。

连续纤维束由滚轮输送至同轴喷嘴

内筒，陶瓷浆料由气压供料装置供给

到螺杆挤出机，螺杆挤出机将浆料从

喷嘴侧面进口输送到喷嘴外筒当中，

最终在同轴喷嘴出口处形成芯壳结

构挤出丝。陶瓷浆料直写成型设备

的同轴喷嘴内径为 0.41mm，外径为

1.29mm。

3 形貌观察和性能表征

采用卡尔蔡司 ZEISS GeminiSEM 
500 场发射扫描电子显微镜观察复

合材料微观形貌。用万能力学试验

机（PLD–5）对试样进行三点弯曲测

试得到抗弯强度，对试样长度方向 4
条边做 0.2mm 倒角，处理后试验尺

寸为 50mm×4mm×4mm，测试过程

图 1 连续碳纤维增韧碳化硅陶瓷复合材料直写成型示意图

Fig.1 Schematic diagram of direct ink writing of continuous carbon fiber reinforced silicon carbide ceramics
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中压头位移速率为 0.5mm/min。采

用单边切口梁法测量试样断裂韧性，

对试样预制 0.2mm 宽、1~2mm 厚切

口，跨度取 16mm，压头位移速度为

0.05mm/min。
4 先驱体浸渍裂解（PIP）

具体步骤为： （1）将直写成型

得到的复合材料素坯在 20℃下进行

恒温干燥 30h，脱除素坯中的溶剂； 
（2）将干燥后的样品进行真空热解，

分解素坯中的残留助剂并将聚碳硅

烷黏结剂裂解为碳化硅，得到预制

体； （3）以二甲苯为溶剂配制质量分

数为 20% 的聚碳硅烷溶液； （4）真

空条件下，用聚碳硅烷溶液浸渍预制

体，真空度为 0.02MPa，保持时间为

30min ；（5）将浸渍后的预制体置入

鼓风干燥箱中，50℃下干燥 6h，再升

温至 150℃并保温 12h，使预制体内

发生聚碳硅烷氧化自交联反应； （6）
将预制体置入真空烧结炉中进行聚

碳硅烷裂解，升温速度为 5℃ /min，从
室温升至 1200℃并保温 6h。重复步

骤（4） ~ （6）若干次，完成 PIP 处理。

结果与讨论

1 直写成型关键工艺参数分析

图 2 给出的是陶瓷浆料在不同

固相含量时单根挤出丝在打印基板

上铺放的形态。从图 2 可见，当浆

料的固相体积分数小于 25% 时，单

根挤出丝极易流平（图 2（a）），随着

固相含量的提高，浆料的自稳定性越

来越好，当固相体积分数为 45% 时，

其稳定性最好（图 2（c））。进一步

与使用相同直径的普通圆形出口喷

嘴成型出的挤出丝相比，由于芯壳

结构挤出丝中心有连续纤维作为支

撑，其保持自身形状的能力更强，挤

出丝稳定性更好，挤出丝更加接近

原始设计尺寸（即喷嘴出口尺寸）。

图 3 为浆料流量 / 速度比对挤

出丝形貌的影响。当浆料流量 / 速
度比过大，挤出丝粗大甚至形成积

瘤，如图 3（a）所示；若打印速度相

对较快，连续纤维外部浆料出现收缩

产生细丝，如图 3（b）所示；若挤出

流量与打印速度比适中，则挤出丝的

粗细较为均匀，如图 3（c）所示。由

此可见，浆料的挤出流量与打印速度

为一对协同参数，对陶瓷浆料的直

写成型挤出丝形貌会产生显著的影

响，因此，二者比值应在一个合理范

围内。通过对挤出丝形状进行评估，

排除掉断点区、溢流区，可确定较好

的可打印参数：打印速度为 8mm/s，
挤出流量为 0.2mL/min。图 4 给出

了不同打印速度 / 挤出流量下对应

的丝宽，可见，当扫描速度从 2mm/s

图 2 陶瓷浆料固相体积分数对挤出丝自稳定性的影响

Fig.2 Effect of ceramic slurry solid volume fraction on self-stability of extruded filaments

1mm 1mm 1mm

（c）45%（b）35%（a）25%

图 3 陶瓷浆料流量 / 速度比对挤出丝形貌的影响

Fig.3 Influence of ceramic slurry flow/speed ratio on morphology of extruded filaments

1mm 1mm 1mm

（c）流量/速度比适中（b）流量/速度比过小（a）流量/速度比过大

图 4 不同打印速度 / 挤出流量下对应的丝宽

Fig.4 Corresponding filament width under different printing speed/extrusion flow
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升至 16mm/s，丝宽从 2.12mm 降至

1.675mm 时，丝宽与扫描速度负相

关。其中，当扫描速度超过 10mm/s
时，丝宽几乎不再改变，且此时出现

了断丝现象（中心连续碳纤维依然连

续，外部包覆的陶瓷浆料出现间断）。

固定扫描速度为 8mm/s，当挤出流量

从 0.05mL/min 升至 0.35mL/min，丝
宽从 0.5mm 增至 1.44mm，丝宽随着

挤出流量的提升而增加。

陶瓷直写成型设备的喷嘴直径

是影响打印层厚的重要因素之一，在

试验中分别设置打印层厚为喷嘴直

径的 60%、80%、100%。图 5 给出的

是不同打印层厚度下的素坯外观照

片，当打印层厚为喷嘴直径 60% 时，

挤出丝直径几乎超过层厚 1 倍，此时

喷嘴距打印基本较近，易刮擦挤出丝

并过度堆积，影响表面粗糙度，如图

5（a）所示。当打印层厚为喷嘴直

径100%时，喷嘴距离打印基板较远，

挤出丝在沉积过程中无法精确沉积，

产生一定位置误差，出现层间缝隙，

如图 5（b）所示。当打印层厚为喷

嘴直径 80% 时，喷嘴与基板距离合

适，素坯成型效果好，确定最优层厚

为打印喷嘴直径的 80%，如图 5（c）
所示。

2 形貌与力学性能

图 6 为连续纤维增韧碳化硅陶

瓷直写成型制备的单根挤出丝照片。

可见，挤出丝芯部连续纤维束被陶瓷

浆料均匀包裹，并且纤维束与外部浆

料结合良好，证明直写成型连续碳纤

维增韧陶瓷复合材料的方法具有可

行性。为了进一步提高复合材料中

的纤维含量，增加复合材料强韧性，

在直写成型浆料中加入了短碳纤维，

主要步骤包括： （1）以环己烷为溶

剂，将聚碳硅烷溶于适量溶剂中得到

陶瓷先驱体溶液； （2）加入长度为

200~300μm 的短切碳纤维以及粒径

为 5μm 的碳化硅粉末，其中 SiC 微

粉与 PCS 固相含量比为 1 : 3，获得

黏度合适、打印稳定的短碳纤维混合

图 5 不同打印层厚度下的素坯外观照片

Fig.5 Photos of green part under different printing layer thicknesses

（b）打印层厚为喷嘴
直径的100%

（c）打印层厚为喷嘴
直径的80%

（a）打印层厚为喷嘴
直径的60%

1000μm 1000μm1000μm

针头刮擦成型表面，
影响表面粗糙度 成型面出现缝隙

挤出丝均匀分布

（a）挤出丝示意图及其放大图

（b）挤出丝实物图及其放大图
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图 6 挤出丝及其放大图

Fig.6 Extruded filament and its enlarged view

先驱体陶瓷直写成型浆料。图 7 给

出了直写成型单丝的 SEM 照片。通

过同轴挤出的方式，连续纤维与陶瓷

基体能够同时成型一种“芯壳”结构，

即中心部为连续纤维，外面包覆一层

短碳纤维混合 SiC 陶瓷基体，如图 7
（a）所示。局部放大发现，单丝外部

包裹的短纤维在直写成型的过程中

图 7 直写成型单丝的 SEM 照片

Fig.7 SEM images of DIW single filament

（a）具有“芯壳”结构的单丝 （c）单丝芯部连续碳纤维束

（b）单丝外部包裹的短碳纤维

1.1mm

438.3μm

200μm 1μm

10μm
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受到喷嘴剪切应力的作用，短纤维定

向明显 [12]，即短碳纤维与连续纤维

有着相同的取向，如图 7（a）和（b）
所示。但同时发现，连续纤维之间存

在一定孔隙，此时纤维呈现一种“疏

松”状态，缺少与外部短纤维层的有

效连接，无法充分发挥连续纤维的增

强作用，如图 7（c）所示。

通过先驱体浸渍裂解可减少纤

维之间的孔隙，提高致密度。本文对

图 8 PIP 处理试样的 XRD 与微观形貌图

Fig.8 XRD and morphologies of sample after PIP

1μm

（c）PIP后试样断口微观形貌

2μm

2μm

（b）PIP后试样微观形貌图（a）PIP后试样的XRD图
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浸渍裂解后的试样进行了 XRD 测

试，结果如图 8 所示。图 8（a）中的

衍射峰主要包括 α–SiC、β–SiC 和 C
峰，其中 C 峰来自于样品中含有的

大量碳纤维以及少量分散剂、流变助

剂热解而来的热解碳（PyC），α–SiC
峰则为原始碳化硅颗粒，β–SiC 则是

由碳化硅先驱体聚碳硅烷高温热裂

解从有机向无机转变而来。从图 8
（b）中可观察到，经 PIP 处理后，试

样中的纤维表面生成了一层碳化硅

涂层，加强了与基体的结合性，提高

了连续纤维增韧碳化硅陶瓷复合材

料的力学性能。图 8（c）为试样断

口处的微观形貌图，发现纤维与界

面层剥离，出现了脱黏现象。纤维

脱黏可以增加界面滑移的作用力，

消耗能量减缓裂纹能扩展，从而提

高整体韧性。

图 9 给出了试样的力学性能检

图 9 PIP 试样弯曲强度 / 断裂韧性

Fig.9 Bending strength/fracture toughness of sample after PIP
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测结果。可知，浸渍裂解后试样芯

壳比越小，试样弯曲强度越大，即用

内径 0.41mm，外径 1.05mm 的同轴

喷嘴打印出的试样可获得最大弯

曲强度，达到 146MPa ；而断裂韧性

则呈现相反的趋势，芯壳比越大，

断裂韧性越高，芯壳比为 0.41/1.05
的试样获得最高断裂韧性，最高为

3.77MPa·m1/2。芯壳比越大，纤维含

量越高，纤维与基体或界面层之间

则出现更多纤维脱黏、纤维拔出以

及纤维桥连行为使宏观裂纹的扩展

方向发生偏折，这个过程吸收了大

量的断裂能，从而以此提高复合材

料的韧性。

图 10 为经过 PIP 工艺处理后的

直写成型样品，分别为实心长方体与

多孔支架结构。可以看出样品结构

完整，挤出丝分布均匀，无开裂情况，

连续纤维作为芯壳结构挤出丝的“骨

架”，极大地提高了挤出丝的形状保

持能力及强度，为复杂多孔轻量化结

构零件的制造提供了新的思路。

15mm

（a）实心长方体

（b）多孔支架结构

15mm

图 10 PIP 处理后的 Cf /SiC 样件

Fig.10 Cf /SiC sample after PIP treatment

结论

（1）提出了基于直写成型的

CFR–CMC 零件制造新思路，研究发

现，直写成型的扫描速度与陶瓷浆

料的挤出流量是一对协同参数。当

扫描速度从 2mm/s 升至 16mm/s，挤
出丝宽从 2.12mm 降至 1.675mm，丝

宽与扫描速度负相关。当挤出流量

从 0.05mL/min 升至 0.35mL/min，挤
出丝宽从 0.5mm 增至 1.44mm，丝

宽与挤出流量正相关；试验确定了

最佳的打印层厚为喷嘴外筒内径的

80%。

（2）采用长度为 0.3mm 的短碳

纤维和粒度（D50）为 5μm 的 SiC 微

粉制备的陶瓷浆料适于直写成型，进

一步提高了预制体的纤维含量，并且

实现了一种连续纤维 / 短碳纤维芯

壳结构。微观形貌分析结果表明，在

喷嘴剪切力的作用下，短碳纤维与连

续纤维有着一致的取向。观察发现，

直写成型试样中的连续碳纤维的纤

维丝之间存在大量孔隙，短碳纤维与

基体间界面结合程度同样很弱，受到

破坏时纤维无法承载外部载荷，因此

通过浸渍裂解提高试样致密度并在

纤维表面制备得到界面层。界面层

的存在使得断裂过程中出现纤维脱

黏，提高了材料整体韧性。当芯壳比

为 0.41/1.05 时，弯曲强度最高达到

146MPa，获得最高断裂韧性为 3.77 
MPa·m1/2。
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[ 摘要 ]　采用纳米复合材料作为原料，通过激光烧结技术制造具有拉胀复合晶格的机械超材料。该方法为设计和制

造能量吸收可调控的系统提供了技术手段。通过对材料组分和结构的优化能够高效提升复材结构的能量吸收能力。

拉胀型超材料的能量吸收能力与相对密度成指数关系，约为 2.5~3。经过对机械超材料进行合理的几何拓扑优化后，

其具有较高的致密化强度、能量吸收能力（6.29MJ/m3）和比能量吸收能力（20.42J/g）。提出的拉胀性超材料具有接

近钛合金泡沫，优于塑料泡沫、铝合金泡沫以及其他增材制造成型结构的能量吸收能力。

关键词：三维机械超材料；增材制造；负泊松比晶格；能量吸收；选择性激光烧结；屈曲
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袁上钦

  副教授，研究方向为面向增材制造

的功能性复合材料 – 结构一体化设计

与制造。

为止，机械超材料促进了原理上不相

容的机械性能组合，例如刚度、阻尼

能力和负泊松比 [16–18]。这些属性均

来自材料与结构的几何构型排列，

以及材料组分的固有特性。但是通

过传统的材料开发（例如化学合成

和自组装）和传统的制造方法（例

如模制、加工和切割）很难实现材

料配方的定制以及跨领域的三维结

构设计。

三维机械超材料具有的高能量吸

收能力、可重复使用的机械减震能力、

可控制的机械行为和可重构性等性能

已被研究者预测 [12，18–19]。Babaee 等 [12]

设计了一组通过 Bucklicrystals 产生

的机械超材料，并从理论上揭示了机

近年来，研究者发现三维机械超

材料具有天然材料不具备的机械性

能，例如负泊松比、刚度和热膨胀性。

尽管大多数已开发的超材料都可以

用于工程项目，但由于增材制造使用

的材料机械性能不足，以及制造过程

中存在不可避免的结构缺陷，很难达

到高效的吸收能量。超材料 [1–5] 是

理想的人工材料，具有独特的结构，

可以用于控制光 [6]、声音 [7–8]、机械应

力 [9–10] 等，从而使其具有自然材料无

法实现的特性，比如：光学性质 [11]、

声学性质 [6]、机械性 [12–13] 和许多其

他物理特性。研究者在金属晶体的

变形过程中，首次观察到具有高度有

序堆积的三维拉胀材料 [14–15]。迄今

引文格式： 袁上钦 , 王志豪 , 李江 , 等 . 基于激光烧结纳米复材的高效吸能超材料 [J]. 航空制造技术 , 2021, 64(15): 42–51.
  YUAN Shangqin, WANG Zhihao, LI Jiang, et al. Laser sintered–mechanical nanocomposites with high energy absorption[J]. 

Aeronautical Manufacturing Technology, 2021, 64(15): 42–51.
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械超材料屈曲引起的膨胀。机械超

材料与传统的能量吸收材料不同，后

者是由空隙和组成材料的随机空间

排列导致的固体泡沫组成的，它会导

致局部结构异质性和不均匀性。金

属或塑料的变形行为通常是不可控

的，因此很难实现定向的拓扑设计。

但是，实际加工的超材料很少具有较

高的能量吸收能力。面向终端用途，

关键在于超材料的设计和制造一体

化，特别是材料配方和空间结构的理

想组合。

3D 打印或增材制造（Additive 
manufacturing，AM）为合理设计和

控制周期性变化的结构提供了机会，

而结构的拓扑可以帮助实现其更好

的性能，例如负刚度和负泊松比。例

如，Wang 等 [10] 展示的轻型机械超

材料具有可调节的负热膨胀以及超

高刚度 [13] 的性能，这要归功于先进

的微立体光刻技术以及三维材料数

字化功能。Frenzel 等 [9] 设计并制作

了三维手征微结构，其扭曲自由度在

数量上超过了 Cauchy 弹性。

通过选择性激光烧结（Selective 
laser sintering，SLS）进行的 3D 打

印已被用于制造陶瓷、金属和聚合物

复合材料，其尺度范围从微米到几米

不等 [18，20]。这种方法的本质是设计

粉末的成分和微观结构，使其具有理

想的流动能力并与激光源相互作用，

最终冷凝成为块状复合材料 [21–22]。

激光烧结的拉胀超材料可以满足以

下吸收能量的要求： （1）强韧； （2）
结构中具有的柔性节点或连接点； 

（3）压缩后发生大变形； （4）制造大

型结构。同时，与其他需要额外支撑

结构、布局或者后处理复杂的 AM 技

术（如选择激光熔化（Selective laser 
melting，SLM）、熔融沉积建模（Fused 
deposition modelling，FDM）和立体

光刻术）相比，SLS 具有无支撑材料、

易于后处理、成本低以及可以成型复

杂结构的优点。

在航空制造领域，复合材料及

结构的稳定性和可靠性尤其重要。

同其他航空材料相比，复合材料及

结构有更高的强度、更轻的重量、更

好的减振以及降噪能力，这为其在

航空领域的应用打下了良好基础。

目前复合材料已经开始在客机上应

用，空客 A350 的用量接近总质量

的 53%，波音 787 也超过了 50%。

为了满足航空应用的需求、获得适

航批准的构件，需要使用复合材料

制造部分零件，如飞机前机身段、阻

力板、机翼外翼、整流壁板，航空发

动机的压气机叶片、盘、轴、机匣、

传动杆等部件，机舱门锁拴轴和机

翼肋条等。其中，负泊松比材料具

有较高的抗冲击能力和减震性能，

可以制成大型薄壁件的填充结构、

机匣及机舱门等构件的内部支撑结

构。材料的结构设计和组成体系需

要高度耦合，同时增材制造复合材

料为机械超材料在航空领域的应用

提供了新的思路。因此，本研究开

发了尼龙与纳米碳管的复合粉末，

设计了不同孔数的体心立方（Body 
centered cubic，BCC）结构的拉胀

晶格，通过 SLS 工艺制造负泊松比

晶格结构，拓展增材制造机械超材

料在航空领域的应用。

试验及方法

1 复合粉末制备方法

通过表面活性剂处理碳纳米管

（CNT），通过溶液降温沉积法将 CNT
附着到尼龙（PA12）粉末表面，形成复

合 CNT/PA12 粉末。PA12 粉末（德国

KraillingEOS GmbH，PA2200），直 径

为 20~40nm 或 40~60nm。多壁 CNT
溶液长度大于 5μm（杭州 Corker 复
合材料有限公司）。将水合胆酸钠

（BoXtra，≥99%，Sigma–Aldrich）用

作表面活性剂，以修饰去离子水中的

多壁碳纳米管（MWCNT）。将 CNT
在 90℃加热的 PA12 粉末悬浮液中混

合 1h，然后冷却至室温。吸附有 CNT
的粉末可能会沉淀出来，以进行进一

步过滤和干燥，通过调节 MWCNT 的

重量比来改变复合粉末的组成。

2 材料表征

为了表征复合粉末的表面形貌

和微观结构，使用了场发射扫描电子

显微镜（JSM–7600F，日本），电子束

电压为 2~5kV。为了使用光学显微

镜（Olympus DP72，美国）捕获微观

结构，需要对 CNT/PA12 样品进行良

好的抛光以进行光学表征。

3 选择性激光烧结

激光烧结复合材料和结构均

通 过 配 备 CO2 激 光 器（EOSP395，
λ=10.6μm，激光功率高达 50W，德

国）。考虑了包括激光扫描速度、粉

末层厚和阴影空间在内的参数，以

优化烧结复合材料的机械性能。通

过 EOSP395 系统中的参数设置，

对优化后的工艺进行研究。冷却

至室温之后处理完成。从机器中

取出样品，通过喷砂清理多余的粉

末，并用压缩空气清理。拉伸和压

缩样品分别按照 ASTM 标准（D638 
14 和 D695 15）进行打印。抛光了

15mm×20mm×25mm 的立方试样，

以检查其微观结构。

4 机械测试及评估

烧结复合材料的拉伸和压缩

性能是使用 Instron 3360 负载框架

（Instron，Norwood，MA）测量的。施

加在样品上的拉伸速率和压缩速率

分别为 2mm/min 和 0.5~4mm/min。
每种材料的比拉伸韧性 UT 描述为：

UT
s 0

d
d= ( )∫

1
ρ

σ ε ε
ε

 （1）

式中，dε为应力；σ (ε) 是与应变相对

应的拉伸应力；εd 是断裂伸长率；ρs

是激光烧结复合材料的密度。

在具有 10kN称重传感器的 Instron 
3343 Universal 试验机上进行了拉胀

晶格的压缩试验，并且以 6mm/min
的相同位移速率固定了所施加的法

向应变。样品拉伸性能是平均值。每

个晶格的能量吸收能力 W（MJ/m3）

由公式（2）给出：
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W = ( )∫ σ ε ε
ε

0
d  （0≤ε≤εD） （2）

其中，εD 是每个晶格在压缩时的致

密化应变，并在具有最大吸收效

率的应变下确定，该结构由式（3）
给出：

Emax
0

1 d= ( )∫σ
σ ε ε

ε

ε
 （3）

当达到最大吸收能量 Emax 时，

可以获得拉伸应力 σD 和应变 εD。

此后，如式（4）所述，通过比能量吸

收 Umax 得出的单位质量能量吸收的

最优值为：

U
W

max = = ( )∫max
0

1 d
D

ρ ρ
σ ε ε

ε

 （4）
其中，Wmax 是通过能量吸收能力压

缩晶格时的最大能量吸收；ρ是晶格

密度。

结果与讨论

1 机械超材料的结构优势

高性能纳米复合材料与理想的

三维结构的匹配使人们既可以利用

拉胀型超材料的结构优势，又可以充

分利用其能量吸收的潜力。本研究

对碳纳米管增强的纳米复合粉末进

行激光烧结，以制备具有较高能量吸

收能力的机械超材料，该材料超越了

传统的金属随机泡沫或先前报道的

增材制造复合材料。如图 1 所示，机

械超材料的潜在优势需要通过增材

制造工艺来实现。由于 CNT 的网络

使连续基体韧性增加，使用纳米复合

材料制作的样品表现出了良好的拉

伸韧性和比能量吸收能力。结构的

可约拓扑以弯曲或屈曲为主，其行为

高度兼容，可用于能量吸收。通常情

况下，当尽可能多的结构单元避免与

荷载方向一致，同时保证足够的结构

失稳和力耗散时，结构的耗能效率最

高。这些拉胀晶格具有各向同性，并

具有高度的结构连通性，在静态压缩

时表现出负泊松比和较大的几何非

线性。
图 1 CNT 的微观结构以及晶格的能量吸收性能

Fig.1 Microstructure of CNT and energy absorption capacity of crystal lattice
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聚酰胺（PA12）是当前方法的良

好试验原料，因为 PA11 和 PA12 占据

激光烧结热塑性塑料 90% 的市场份

额。激光烧结 PA12 具有约 45MPa 的

拉伸强度和 28% 的断裂伸长率 [23]。使

用乳液沉积法，将平均粒径为 60μm
的原料粉末（PA12）附着表面活化处

理的 CNTs，以确保 CNT 在表面上均

匀覆盖 [24]。激光烧结工艺的系统粉

体评价和工艺优化在本研究团队之

前的工作中得到了证明 [21，23]。碳纳

米管包覆的粉末可以有效吸收激光

能量以促进其熔融凝结以及在聚合

物基体内形成三维连续网络。但是，

由于表面 CNT 膜的厚度与熔融复合

材料的黏度之间存在正相关关系，覆

膜加厚引起的熔体黏度增加可能会

在短时间的激光照射下引起熔融障

碍，从而阻止粉末的固结。所以，当

涂层既能有效地增强能量吸收又能

保持足够低的熔体黏度以保证复合

材料熔体的快速熔融时，可以获得最

佳的负载比 [25]。

2 不同结构复合材料的性能

为了获得最佳的激光烧结 CNT/
PA12 复合材料的力学性能，在 SLS
系统中应用了多种材料组合。将直

径 范 围 为 20~40nm 或 40~60nm 的

CNT 作为原料涂覆在 PA12 粉末上

作为进料材料。图 2 所示为 CNT
的微观结构及力学性能，在图 2（a）
中，最佳的 CNT/PA12 复合材料可以

明显改善机械性能，其中，杨氏模量

E=（1301±14.5）MPa，极限抗拉强

度 σu=（68±2.6）MPa，断裂伸长率

εf=（33±4）%，并且这些特性几乎

与粉末的方向无关。为了进一步研

究各向同性的强化和增韧机理，对烧

结复合材料及其变形成分进行了微

观结构表征。观察结果表明，CNT
网络的均匀分布可以阻止分离的聚

合物相的移动，从而增强基质（图 2
（b））。另一方面，变形复合材料的微

观结构表明，外力在微观尺度上引起

聚合物相的大变形。所得的 CNT 网
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图 2 CNT 的微观结构以及力学性能

Fig.2 Microstructure and mechanical properties of CNT
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络被密集地压实，并保留在这些分段

的边界之间（图 2（c））。这种精细压

实的微观结构提供了一种适应应变

的方法，从而防止了裂纹的产生和扩

展，使基体坚实 [36–37]。但是，CNTs
（20~40nm）的负载质量分数增加到

1% 会对聚合物基体的机械性能产生

不利影响（图 2（a））。添加质量分数

0.5% 的 CNT（40~60nm）也会导致

断裂伸长率从 28% 下降至 24%。这

主要是因为增加的涂层会提高复合

材料的熔融黏度，然后阻止熔融粉末

的固结，不充分的融合会引起巨大的

微观缺陷或空洞，导致烧结复合材料

的脆性破坏及其延展性的缺陷。因

此，优化复合材料配方和有效控制烧

结过程是在不牺牲其杨氏模量的情

况下增强 CNT 纳米复合材料强度和

韧性的关键步骤。

优化的 CNT 增强复合材料的机

械性能（如韧性、比能吸收率和延展

性）不仅优于纯聚合物，而且还超过

了许多广泛使用的 3D 打印材料，包

括塑料、复合材料和合金（图 2（d））。
在 SLS 工艺中采用 CNT 增强粉末，

对工程化所需的组成和微观结构起

了关键作用，从而使断裂伸长率提高

了 33%，比吸收率达到 20.68J/g。相

比之下，通过 FDM 或直接添加的聚

合物复合材料通常在聚合物相和微

纤维之间存在界面缺陷和不可避免

的空洞 [29–30，38–40]。铝和钛合金通过

SLM 和电子束熔化（Electron beam 
melting，EBM）均表现出断裂伸长率

降低的特征，这与快速熔化固结过程

中形成的缺陷和残余应力有关 [25]。

此外，通过激光烧结纳米复合材

料制造可拉胀的超材料可能是一种

有效的策略，可以实现将有益的机械

性能植根于恒定的材料和结构。拉

胀型超材料由一系列球形壳组成，在

空间上排列以形成晶体结构。以体

心立方模式组装的空心球形块由于

高度的结构不稳定性而具有很高的

可压缩性和变形性，可以通过更改壳

体厚度、孔的数量和角度来进行拓扑

优化。了解几何形状、机械性能和变

形机制之间的关系至关重要，以便于

计算出拉胀晶格允许的压应力和能

量吸收能力（图 3）。
为确定三维结构对能量吸收性

能的影响，选择 6 孔（6H）和 12 孔

（12H）构件来组装 BCC 模式，并调整

壳厚度以更改绝对密度和相对密度。

晶格分别为100~301kg/m3和9%~33% 
（图 3（a）），该密度范围与气凝胶、氧

化铝纳米晶格和其他超轻材料的密

度范围相当 [16–17，41]。压应力 – 应变

曲线显示了准静态压缩时的变形和

能量吸收（图 3（b）），曲线下的有色

区域表示准静态压缩过程中结构吸

收的能量。复合材料的拉胀晶格存

在竞争失效机制，例如：材料断裂、

节点屈服、连接单元的整体（欧拉）

屈曲以及单个构件的局部（壳）屈曲，

屈曲经常先于材料断裂发生。破坏

机制可能在变形过程中发生改变，这

取决于在加载过程中在球形壳体和

旋转节点中的应力状态 [26–28，31–35]。

对于 BCC–6H 构型，晶格（相对

密度 ρ*> 20%）发生弹性变形以达到

屈曲或塑性开始，然后由于整体屈曲

和后屈服，其压缩应力在应力平稳区

域内缓慢增加。由于连接处周围壳

体的广泛旋转，整个晶格承受较大的

应力引起有效压缩应变。通过弹性

力学的有限元分析，揭示了这种屈曲

的诱导旋转现象和后屈曲效应。随

着构件厚度的减小（ρ*<20%），破坏

机制转变为由局部屈曲主导的破坏

行为，应力 – 应变曲线的波动揭示了

通过离散的层状裂缝引起的渐进形

变（图 3（b）左图）。

3 复合材料的能量吸收能力

对于 BCC–12H 晶格受压直到

其致密化，压应力与应变几乎呈线性

关系。相对密度在 9.9%~33% 的范

围内，拉胀晶格具有显著的应变硬

化效应。有限元（FE）模拟揭示了

BCC–12H 晶格的变形，整体屈曲起

主导作用，引起了单个晶胞内的整体

旋转以及分段旋转。BCC–12H 结构

的竞争失效机制包括整体屈曲、节点

屈服和晶胞局部断裂。每两个变形

模式之间的过渡通常是由结构屈曲

和材料破坏之间的激烈竞争驱动的。

在严重变形的代表单元中给出了应

力集中区和应变局部化区域，以预测

引发每一种破坏机制所需的应力。

在图 3（c）右图中，当网壳厚度接近

临界状态时，一旦节点出现裂纹，破

坏模式将从整体屈曲过渡到单元内

的过度局部化断裂。简而言之，本文

发现整体屈曲效应是引起拉胀的主

要机制，主要受空心晶格行为的影

响。在图 3（c）中，具有较高密度的

BCC–6H 晶格与其他晶格相比，显示

出负泊松比效应，这是十分关键的。

它承受压缩后的最大体积减小，以此

来消散机械能，从而显示出具有吸收

能量的潜力。

古典泡沫理论允许使用 Gibson
和 Ashby 的对应关系来检测控制失

效机理 [8]。图 4[4] 所示为拉胀晶格的

能量吸收性能，在图 4（a）和（b）中，

绘制了单位体积的能量吸收 σp/Es 和

拉胀复合材料单位体积的峰值应力

W/Es 之间的关系图。其中单位体积

吸收的能量与外部压缩或冲击产生

的峰值应力相对应。两个轴均通过

实体模量标准化。刚好接触每条曲

线的包络线就可以确定在特定应变

率下泡沫的最佳选择。这些图是针

对特殊应用的能量吸收材料的选择

指南，这些材料要能够控制应力和能

量吸收能力。针对给定的类别，最优

结果是在最大允许压应力 σp 下吸收

最多的能量。每个晶格密度都有一

个 σp 对应于能量曲线上的肩部。此

后，最佳的能量吸收遵循各个 W–σp

曲线的包络线。对于泡沫结构，能量

吸收能力可以表示为致密化应力 σD

和结构的相对密度的函数 [8]。

W
E
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Dmax

s s s
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
















 =

σ ρ
ρ

ε ε
α β



472021年第64卷第15期·航空制造技术

复合材料增材制造Additive Manufacturing of Composites

（a）BCC-6H和BCC-12H超材料的结构设计概念图
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（c）拉胀型BCC-6H和BCC-12H晶格相对于不同相对密度的结构变形
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（b）BCC-6H和BCC-12H晶格相对于不同相对密度的压缩应力-应变曲线

图 3 不同类型晶格的结构以及力学性能

Fig.3 Structure and mechanical properties of different crystal lattice

 （5）
其中，A 是经验参数，Es、ρs、ρ和 εD

分别是杨氏模量、组成材料的密度、

晶格的密度和晶格的致密化应变。

在图 4（a）和（b）中，包络线为线性

函数，可以表示为：

W
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E

max

s

D

s
D =









 =

σ
ε ε

η

,  （6）

其中，B 为经验参数，η表示包络线

的斜率，该包络线在每个 σp=σD 处对

应不同相对密度的复合材料。在致

密化应力的斜率 η=1.01 时，BCC–
12H 晶格遵循指数比例变化规律。

这类似于在低应力下具有 η ≈ 1 的以

弯曲和屈曲为主的开孔弹性体随机

泡沫 [8]。然而，随着致密化应力增加

几个数量级，η ≈ 0.78 的 BCC–6H 晶

格表现出增量 ΔW 的下降趋势。

同时，多孔材料的
σD

sE 值随其相

对密度 ρ
ρ
ρ

∗ =
s
的变化以线性变化

或以指数方式变化。能量吸收能力

的最佳值 Wmax 随式（7）变化，其中 C
为经验参数。

W
E

Cmax

s
= ( )∗ρ γ

 （7）

BCC–6H 和 BCC–12H 的 拉 胀

晶格比例因子 γ为 3 和 5/2。相比之

下，橡胶和塑料的缩放系数只有 2 和

3/2[8]。这些拉胀晶格具有高度各向

同性，因此能量吸收能力与晶格密度

不受复合材料晶格方向变化的影响，
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这一点通过沿不同方向压缩晶格可

以证实。尤其是，BCC–6H 晶格表

现出显著的线性关系（γ=3），表明随

着晶格密度略微增加，能量吸收会显

著增加。与具有随机孔隙分布的泡

沫相比，拉胀复合材料的每个晶格都

经历了较大的体积变形和收缩，从而

引起了普遍的体积收缩，有效地吸收

了外部能量。实际上，拉胀结构的能

量吸收能力也超过了蜂窝结构（平面

内）、八角点阵结构和金字塔形等传

统结构网格。这是因为受弯曲或拉

伸应力支配的晶格由于其局部支撑

断裂或结构塌陷，导致无法同时变形

以承受较大的压缩应变 [13]。

这项工作解释了晶格的延展

行为，并且探索了固有韧性纳米复

合材料组成的非线性塑性变形结

构。对于致密化应变，BCC–6H 和

BCC–12H 的拉胀晶格分别在 0.13~ 
6.29MJ/m3 和 0.18~2.55MJ/m3 的 范

围内表现出优异的能量吸收能力。

这些拉胀晶格的比能量吸收能力为

1.6~20.42J/g，与镍、氧化铝纳米晶格

和钛合金结构相当，并且超过了普通

铝合金材料和其他增材制造结构。

相比之下，轻质钛合金泡沫具有出

色的性能，然而它们的制造方法（例

如 EBM、SLM 和激光熔覆）与目前

用于轻型复合材料制造的方法（图

5[8，42–48]，这张图将迄今为止的拉胀超

材料与其他最先进的金属和复合结

构进行了比较）价格昂贵且能耗高。

目前，微立体光刻法和直接打印技术

仍受到尺寸的限制，难以实现大型结

构的制作。总之，在诸如汽车和航空

工业等领域中，激光烧结的拉胀复合

材料的优点是能量吸收率高且经济

效益好。

结论

（1）本文通过激光烧结复合材

料工艺制备了机械超材料，有效地将

材料设计和结构选择结合，实现了可

控制的形状转换并且验证了其出色
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Fig.4 Energy absorption performances of auxetic lattices



492021年第64卷第15期·航空制造技术

复合材料增材制造Additive Manufacturing of Composites

的能量吸收能力。

（2）激光烧结纳米复合超材料

的能量吸收性能既取决于结构韧带

的变形机理，又取决于组成材料的微

观结构。

（3）增材制造技术将高性能纳

米复合材料与晶体的设计相结合，可

以用于缓冲、防冲击、防爆以及包装

等应用领域。

（4）复合材料超材料由于其膨

胀变形、可控制行为、高可预测性以

及出色的能量吸收能力，在航空航天

和军事等行业中具有巨大应用潜力。
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Laser Sintered–Mechanical Nanocomposites With High Energy Absorption

YUAN Shangqin1, WANG Zhihao1, LI Jiang2, ZHU Jihong2

(1. Unmanned System Research Institute, Northwestern Polytechnical University, Xi’an 710072, China;
 2. School of Mechanical Engineering, Northwestern Polytechnical University, Xi’an 710072, China)

[ABSTRACT]  An approach is proposed for creating 3D metamaterials of auxetic composite lattices via laser-sintering 
of carbon nanotubes reinforced nanocomposites, which provides a platform for the design and manufacturing of systems 
with programmable energy absorption capability. The optimization of constituent material and structural design enables the 
improvement of energy absorption performance across multiple scales. The energy absorption capacity of auxetic metamaterials 
is exponentially scaled with the relative density with the order of 2.5–3. The rationally topologized auxetic metamaterials 
exhibit a combination of high specific densification strength, ultrahigh energy absorption capacity (6.29MJ/m3), and excellent 
specific energy absorption (20.42J/g). Impressively, this group of auxetic metamaterials possesses the advantageous energy 
absorption capacity approaching that of titanium alloy foams as well as over a broad range of materials including plastic 
foams, aluminum alloy foams, and other 3D–printed lightweight structures.
Keywords:  3D printed mechanical metamaterials; Additive manufacturing; Auxetic composite lattices; Energy absorption; 

Selective laser sintering (SLS); Buckling
（责编  阳光）

Research on Preparation and Properties of Direct Ink Writing of Continuous 
Carbon Fiber Reinforced Silicon Carbide Ceramic Matrix Composites

LI Sai, SUI Yunong, MIAO Kai, LU Zhongliang, LI Dichen
(State Key Laboratory for Manufacturing Systems Engineering, Xi’an Jiaotong University, Xi’an 710049, China)

[ABSTRACT]  Continuous carbon fiber reinforced silicon carbide ceramic composites have the advantages of low 
density, high specific strength, high temperature resistance, etc., and have broad application prospects in high-tech fields 
such as nuclear energy and aerospace. Using direct ink writing technology, the continuous carbon fiber and silicon carbide 
ceramic matrix were simultaneously formed through the coaxial nozzle to realize the preparation of continuous fiber 
reinforced ceramic composite material and the control of its structure and performance. The effects of slurry solid content, 
extrusion flow, printing speed and printing layer thickness on the quality of direct ink writing green part were systematically 
studied, and it was characterized by XRD, SEM and mechanical properties testing methods. The results show that adding 
short carbon fibers to silicon carbide slurry can further improve the strength and toughness of continuous fiber toughened 
silicon carbide composites. The polymer infiltration and pyrolysis can reduce the fiber monofilament gap, so that the 
bending strength of the composite material can reach 146MPa, and the fracture toughness reaches 3.77MPa · m1/2. The 
research results of this paper provide experimental basis for the rapid manufacturing of continuous carbon fiber reinforced 
silicon carbide ceramic composite parts in the future.
Keywords: Direct ink writing (DIW); Continuous fiber; Carbon fiber; Silicon carbide ceramics; Polymer infiltration and
 pyrolysis (PIP)

（责编  阳光）
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高温激光选区烧结聚醚醚酮 /
钽 /铌点阵结构的力学性能研究*

蔡昊松 1，陈 鹏 1，苏 瑾 1，王明哲 1，王浩则 1，闫春泽 1，2，3，王 卫 2，史玉升 1

（1. 华中科技大学材料成形与模具技术国家重点实验室，武汉 430074；
2. 浙江华科三维科技有限公司，温州 325004；
3. 深圳华中科技大学研究院，深圳 518000）

[ 摘要 ]　聚醚醚酮（Polyetheretherketone，PEEK）具有极高的耐热性与优良的机械性能，适合用于航空高温环境。而

利用增材制造（Additive manufacturing，AM）制备轻质点阵结构，可替代常规的实体结构，实现航空零部件的轻量化。

为此，制备了 PEEK/Ta/Nb 复合粉末材料，通过高温激光选区烧结（High temperature–selective laser sintering，HT–
SLS）增材制造技术成形 PEEK/Ta/Nb 三周期极小曲面 Gyroid 梯度点阵结构，研究了复合材料点阵结构的压缩性能

并阐明了结构断裂机制。研究表明，Gyroid 梯度点阵结构在单元连接处虽然可以平滑过渡，但应力最先在孔隙率较

大的斜杆处产生集中，达到临界值时逐层坍塌，断裂方向呈 45°角。PEEK/Ta、PEEK/Nb 与 PEEK/Ta/Nb 的屈服强度

较 PEEK（1.19MPa）分别提升了 23.5%、6.7% 与 44.5%。

关键词：增材制造；高温激光选区烧结；聚醚醚酮；点阵结构；复合材料

DOI: 10.16080/j.issn1671-833x.2021.15.052

* 基金项目： 2019 年产业技术基础公共服务平台项目 – 智能制造标准试验验证平台建设（2019–
00899–1–1）； 2020 年温州市重大科技专项（工业类）自创区专项（ZG2020048）；深
圳市知识创新计划基础研究项目（JCYJ20180213102634650）。

蔡昊松

  硕士研究生，主要研究方向为增材

制造高分子成型与仿真。

激光选区烧结（Selective laser 
sintering，SLS）是增材制造（Additive 
manufacturing，AM）技术的一个重

要分支 [5]，主要以热塑性聚合物等粉

末为原材料，通过激光束逐层烧结成

形粉末，最终形成三维实体零件。相

对于传统制造方法，该技术无需模

具，理论上可成形任意复杂结构，特

别适合个性化、复杂零件的成形制

造。然而，目前 SLS 材料体系仍以

尼龙 12 等低熔点聚合物为主，无法

满足航空工业零件对于热稳定性和

高机械承载的需求。

在航空业快速发展中，轻量化对

节约成本和减少碳排放量起到至关

重要的作用，如飞机的结构重量每下

降 1%，可以使总重降低 3%~5%，减

少油耗 3%~4%[1]。目前，轻量化的

实现主要有两种方式：一种是开发

高强度低密度的轻质或复合材料代

替传统的金属材料 [2]；另一种是对结

构进行优化设计，在满足结构强度的

前提下使用多孔点阵结构替换传统

的实心结构 [3]，然而受制于传统加工

方式的限制，难以对复杂点阵结构进

行自由设计与制造 [4]。

引文格式： 蔡昊松 , 陈鹏 , 苏瑾 , 等 . 高温激光选区烧结聚醚醚酮 / 钽 / 铌点阵结构的力学性能研究 [J]. 航空制造技术 , 2021, 
64(15): 52–57, 65.

   CAI Haosong, CHEN Peng, SU Jin, et al. Study on mechanical properties of polyetheretherketone/tantalum/niobium lattices 
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聚醚醚酮（Polyet heretherketone, 
PEEK）的熔点为 343℃，拥有较高

的耐热性和优良的机械性能 [6]，可在

250℃以下长期使用，在 500℃左右

短时间几乎不分解，适用于航空高温

环境。为同步实现轻量化和高机械

承载的目的 [7–8]，本文拟在 PEEK 中

加入钽（Tantalum，Ta）、铌（Niobium，

Nb）制备 PEEK/Ta/Nb 复合材料点

阵结构，通过 Ta、Nb 金属作为复合

材料的增强相，在轻量化的同时对

PEEK 的拉伸和压缩强度进一步提

高，对于制备航空领域轻量化复杂构

件具有一定指导意义。

试验及方法

1 材料与成形装备

本试验采用的 PEEK 粉末颗粒

大多呈椭球状，表面光滑，掺杂有不

规则的小颗粒与碎片。图 1 为原始

粉末微观形貌与粒径分布，粉末粒径

如图 1（d）和表 1 所示，Dv（10）、
Dv（50）和 Dv（90）分别为 19.3μm、

51.4μm 和 92.0μm，符合 SLS 成形材

料粉末粒径大小的标准。Ta 粉和

Nb 粉由河北清河县创佳焊接有限公

司所提供，由图 1（b）和（c）可见，

Ta 粉末呈规则球形，表面光滑没有

裂痕，平均粒径为 13.1μm。Nb 粉末

由大小不一、形状不规则的破碎颗粒

组成，表面为光滑的多棱状结构，平

均粒径为 23.3μm。

本试验分别取质量分数为 5% 
Ta、5% Nb、5% Ta/5% Nb 与 PEEK 粉

末混合通过机械法制成质量分数为

5% Ta/PEEK、5% Nb/PEEK、5% Ta/5% 
Nb/PEEK（后文统一用 PEEK/Ta、
PEEK/Nb 与 PEEK/Ta/Nb 代替）复

合材料，得到复合粉末如图 2 所示，

通过该方法制备的复合粉末分散均

匀、无明显团聚现象，可以保障 SLS
成形后 Ta、Nb 粉末均匀地分布在成

形件内。

本试验使用华中科技大学自主研

发的 HT–SLS 装备 HK PK125（图 3）

表 1 PEEK、Ta 和 Nb 粉末的粒径分布

   Table 1 Particle size of PEEK, Ta and Nb powder      μm

粉末 Dv（10） Dv（50） Dv（90）

PEEK 19.3 51.4 92.0

Ta 8.3 13.1 20.1

Nb 7.74 23.3 43.4

图 1 原始粉末微观形貌与粒径分布

Fig.1 Micromorphology and particle size distribution of original powder
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（a）PEEK粉末微观形貌 （b）Ta粉末微观形貌
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图 2 复合粉末 SEM 图

Fig.2 SEM images of composite powder
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图 3 HK PK125 成形装备

Fig.3 HK PK125 forming equipment

进行成形，最高预热温度为400℃，成形

台面尺寸为 125mm×125mm×400mm，

最小层厚为 0.1mm，扫描速度为

0~6000mm/s。
2 测试方法

电镜试验通过美国 FEI 公司生

产的 Quanta650 FEG 场发射扫描电

镜和日本 SHIMADZU 公司生产的

EPMA–8050G 电子探针显微分析仪

对复合材料的微观形貌进行分析。

试验前在真空条件下对样品进行

300s 的喷金处理，观察复合材料的

原始粉末与压缩件的断面特征。粉

末的粒径及其分布通过英国马尔文

公司生产的 Mastersizer 3000 激光粒

度仪进行湿法分散测量，测试前对样

品粉末在 70℃恒温条件下烘干 24h，
避免粉末团聚影响试验结果。复合

材料热性能通过铂金 – 埃尔默仪器，

（上海）有限公司生产的 Diamond 
DSC 差示扫描热量仪进行测量，本

试验在氮气保护气体内进行，测试温

度范围为 0~400℃，加热和冷却速率

为 10℃/min。通过本试验得到的样

品结晶度 Xc 可由式（1）计算得到：

X H
Hc

m

m
%= ×

∆

∆ 0 100  （1）

其中，ΔHm 为样品测定的熔融焓；

ΔH 0m 为该材料完美结晶的熔融焓，

PEEK 材料的完美结晶熔融焓为

130J/g。
本试验压缩力学性能由 ITW 集

团英斯特朗公司生产的 E1000 号

电子动静态疲劳试验机测量分析，

式样形状为 15mm×15mm×10mm 
Gyroid 三周期极小曲面梯度点阵

结构，压缩速率为千分之一高度 /s，
本试验中为 0.01mm/s，最大压缩力

700N。每组式样测试 3 个，试验结

果取平均值。

结果与讨论

1 粉末的成形性能分析

不同复合粉末热性能变化如图 4

表 2 不同复合粉末 DSC 热性能数据

Table 2 DSC thermal performance data of different composite powders

粉末
熔融峰值 /

℃
熔融焓 /

（J·g–1）
结晶度 /

%
烧结窗口 /

℃
结晶峰值 /

℃
结晶焓 /

（J·g–1）

PEEK 338.46 32.45 24.96 27.26 293.05 –39.93

PEEK/Ta 337.62 45.25 34.8 24.66 293.7 –39.59

PEEK/Nb 337.64 34.18 26.29 25.63 292.39 –42.08

PEEK/Ta/Nb 337.98 38.82 29.855 24.91 293.89 –39.82

图 4 复合粉末 DSC 热分析图谱

Fig.4 DSC thermal analysis spectrum of composite powder
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所示，具体数据详见表 2。对于激

光选区烧结技术，需要保证在制件

成形过程中粉床成形温度在一定的

温度范围内，即烧结窗口（Sintering 
window，SW），以避免因激光烧结后

的高温熔体与周围粉床温度梯度过

大向周围环境散热快速结晶导致零

件翘曲变形。SW 由 DSC 曲线中的

起始熔融温度与起始结晶温度相减

得到。SW 越大，材料的可烧结性

和加工的难度越低。然而，从表 2
中可以看出，在 PEEK 粉末中加入

Ta、Nb 后，复合材料的烧结窗口较

PEEK 而言均有了不同程度的降低，

这可能是因为金属材料的比热容较

低，在同样的加热环境下温度升温
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更快，粉床的局部温度过高导致附

近粉末熔融。复合材料熔融峰值温

度（T mpeak）较 PEEK 的降低也可以

证明上述观点，这也意味着复合材

料的 HT–SLS 成形对于粉床成形温

度的控制需要更加精确，成形难度

也更大。

2 Gyroid 三周期极小曲面梯度点阵

  结构与 SLS 成形

极小曲面是在特定的约束条件

下满足平均曲率为零且表面积最小

的曲面，在三维空间内呈周期性排布

便可以组成三周期极小曲面（Triply 
periodic minimal surface，TPMS）点

阵结构 [9]。TPMS 点阵结构一方面

拥有其他点阵结构重量轻、减震、抗

冲击、高能量吸收等特点，另一方面

继承了 TPMS 均匀的曲率半径和光

滑的曲表面等优异性能 [10]。Gyroid
结构是 TPMS 点阵结构的一种，与

其他 TPMS 结构相比，Gyroid 拥

有优异的网格结构及比表面积大

等特点。

本研究中结构的孔隙率为 80%~ 
90%，沿 Z 轴方向呈梯度变化，相

应 CAD 模型及烧结制件如图 5 所

示。HT–SLS 成形的 Gyroid 三周期

极小曲面梯度点阵结构，制件长、宽

为 15mm，高为 10mm。从 1 号到 4
号 分 别 为 PEEK、PEEK/Ta、PEEK/
Nb 以及 PEEK/Ta/Nb，根据加入金属

的不同，制件表面颜色发生了不同

程度的变化，孔隙率沿 Z 轴方向由

80%~90% 呈梯度变化，将结构经超

景深放大表面后如图 6 所示，可以看

出制件表面轮廓清晰，孔隙均匀，无

明显次级烧结现象，表明经 HT–SLS
制备的 Gyroid 点阵结构具有较高的

精度。

3 PEEK/Ta/Nb 复合材料梯度点阵

  结构的压缩力学性能

为了研究复合材料梯度点阵结

构的力学性能，对样品进行了单轴

压缩试验。图 7 为 Gyroid 结构的塌

陷图，可以看到，随着上模向下的移

图 5 Gyroid 结构 CAD 模型和烧结制件

Fig.5 Gyroid structure CAD model and sintered parts

（a）CAD模型 （b）烧结制件

图 6 Gyroid 梯度点阵结构的表面形貌

Fig.6 Surface morphology of Gyroid gradient lattice structure
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（a）三维示意图 （b）正视图

（c）俯视图 （d）表面轮廓

动，点阵结构发生了显著的弹塑性变

形。在最开始形变时，由于等效应力

尚未达到临界值，结构发生了如图 8
（b）所示的弹性变形，但是在初始阶

段最先出现的是一段非线性应变阶

段，这是因为样品表面并不平整，与

上模板出现局部接触间隙，在初始压

缩时力的分布并不均匀，因此出现了

一段非线性应变过程。随着上模继

续向下移动，点阵结构进入到弹性应

变阶段，在应变达到 10% 附近时，结

构出现坍塌，进入到塑性阶段。由图

7 可以发现，Gyroid 梯度点阵结构的

坍塌方式为逐层坍塌，在进入塑性阶

段时，孔隙率最大的底部最先发生断

裂，随后向上逐层坍塌，这是因为孔

隙率最大的部位枝杆直径最细，在各

层受力相同时最先达到临界值发生

断裂。另外，坍塌后的每一层都会被

模具继续压实，对上方点阵结构继续

起着支撑作用，因此随着每一层的坍

塌，结构的应力 – 应变曲线均会出现
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先下降再上升的趋势。

为了研究 Gyroid 点阵结构的

压缩力学性能，本试验主要对其屈

服强度和弹性模量进行了研究。样

件的弹性模量可以通过结构单轴压

缩试验应力 – 应变曲线线性部分的

斜率计算，将该线性部分直线向右

偏移 0.2% 个单位后与应力 – 应变

曲线相交的纵坐标即为试件的屈服

强度，具体数据如表 3 所示。可以

看出，在 PEEK 中加入 Ta、Nb 后，

材料的力学性能均有了明显提升。

其中，加入 Ta、Nb、Ta/Nb 后 PEEK
的屈服强度和弹性模量分别增强

了 23.5%、6.7%、44.5% 和 14.0%、

0.4%、41.4%。

由表 3 可知，在 PEEK 中同时加

入 Ta、Nb 对材料压缩力学性能的提

升最大，Ta 次之，然后是 Nb，这是因

为 Ta、Nb 对 PEEK 的力学性能均有

提升，两者都加入的情况下提升效果

最好。而 Ta 比 Nb 好的原因之一可

能与两种金属的微观形貌有关，Ta
金属呈规则球形，在样品压缩时可以

对上层起到一个支撑的作用，避免结

构出现坍塌，而 Nb 金属大多为不规

则碎裂片状，在压缩时裂纹容易沿

Nb 碎片光滑表面蔓延导致结构出现

滑移。因此从对力学性能提升的方

面看，Ta 与 Nb 相比效果更佳。

为了研究 Ta、Nb 对结构起到的

支撑作用，对坍塌后的细杆进行了

观察（图 9）。图 9（a） ~（c） 中断

口光滑平整，无明显韧窝，是典型的

脆性断裂特征。同时可以看到存在

少数未完全烧结的粉末颗粒，这是

因为在加工点阵结构时，为了避免

发生次级烧结使孔隙堵塞，对加工

粉床进行了降温，导致部分粉末未

完全融化，这也降低了零件的力学

性能。在图 9（e）中，可以发现 Ta
颗粒紧密镶嵌在 PEEK 中，在受力

时，尽管出现了如图 9（k）所示的

裂纹，Ta 颗粒仍然能起到支撑保护

的作用，使结构保持较好的完整性，

图 7 Gyroid 点阵结构的压缩断裂图

Fig.7 Compression fracture images of Gyroid lattice structure
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图 8 点阵结构应力 – 应变曲线 
Fig.8 Stress-strain curves of lattice structures

表 3 复合材料 Gyroid 点阵结构的压缩力学性能

Table 3 Compression mechanical properties of composites for Gyroid lattice structure

试验材料 屈服强度 /MPa 弹性模量 /MPa

PEEK 1.19±0.23 18.52±3.02

PEEK/Ta 1.47±0.04 21.11±0.74

PEEK/Nb 1.27±0.09 18.61±1.20

PEEK/Ta/Nb 1.72±0.05 26.19±1.67

不会使裂纹继续扩大出现坍塌。然

而在图 9（i）和（l）中 Nb 颗粒表面

光滑，散落在断口外侧，说明裂纹延

伸至 Nb 颗粒时将会在其光滑表面

继续延伸，导致裂纹扩大结构出现

坍塌，这也与上文的推测保持一致。
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图 9 Gyroid 点阵结构断裂后的断口形貌 
Fig.9 Fracture morphologies of Gyroid lattice structure after fracture
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结论

本文研究制备了 PEEK/Ta/Nb
复合粉末材料，通过 HT–SLS 增材制

造技术成形 PEEK/Ta/Nb 三周期极

小曲面 Gyroid 梯度点阵结构，主要

研究了复合材料点阵结构的压缩性

能与结构断裂机制。研究结果表明：

（1）在 PEEK 中加入 Ta、Nb 后

制件的压缩强度与弹性模量均有不

同程度的提升，PEEK/Ta、PEEK/Nb
与 PEEK/Ta/Nb 的屈服强度较 PEEK

（1.19MPa）分别提升了 23.5%、6.7%
与 44.5%。

（2）Ta 在压缩时对上层组织具

有支撑作用，避免结构坍塌，而 Nb
为不规则碎裂片状，在压缩时裂纹沿

Nb 碎片光滑表面蔓延，导致结构出

现滑移。因此，Ta 与 Nb 相比提升力

学性能的效果更佳。Gyroid 梯度点

阵结构在单元连接处曲面可以平滑

过渡，应力最先在孔隙率较大的斜杆

处集中，最终在临界值发生断裂，然

后逐层坍塌。
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[ 摘要 ]　综述分析了连续纤维增强热固性复合材料 3D 打印研究的发展现状与技术瓶颈，并基于前期试验基础，提

出了两步式 3D 打印解决方案，包括“纤维预浸及打印成型”与“预成型体热后固化”。3D 打印制备了连续碳纤维

（CCF）增强热固性环氧树脂（EP）复合材料样件，并通过力学测试发现，其拉伸强度及模量分别达到（1257±71）MPa
和（96±11）GPa ；弯曲强度及模量分别达到（965±80）MPa 和（75±7）GPa ；层间剪切强度达到（92±3）MPa。详细讨

论了 3D 打印 CCF/EP 样件的纤维 – 树脂界面、分布以及孔隙缺陷。此外，还展示了多种连续纤维增强的 3D 打印复

杂结构件，以验证其工艺可行性。最后，基于高导电性 3D 打印 CCF/EP 栅格，提出了其在电热除冰领域的应用尝试，

并进行了人工模拟除冰试验探索。这些结果为通过 3D 打印数字化制造高性能热固性复合材料铺平了道路，并证明

了其在先进工业应用中的巨大潜力。

关键词： 3D 打印；连续碳纤维；热固性环氧树脂；复合材料；力学性能；电热除冰
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明越科

  博士研究生，主要研究方向为热固

性复合材料增材制造技术及其性能。

制造方式对于复合材料结构设计的

限制，实现复杂曲面复材构件的低成

本快速成型 [3–5]。

纤维按照其连续性分为短纤维

与连续纤维，而树脂依据其分子结构

及性能分为热塑性塑料与热固性聚

合物 [6]。截至目前，关于短纤维增强

热塑性及热固性复合材料、连续纤维

增强热塑性复合材料的 3D 打印技

术已经研究成熟并开始投入商业化

应用 [7–11]。然而，由于短纤维增强复

合材料 3D 打印制件短纤维增强有

纤维增强树脂基复合材料由纤

维增强体与树脂基体复合形成，凭

借其高比强度和比模量、低密度以

及优异的可设计性等优势，被广泛

应用于航空航天、机械制造、汽车交

通等关键行业。3D 打印技术是通

过 CAD 模型设计数据，采用材料逐

层累加成型实体构件的快速增材制

造方法 [1–2]。采用纤维增强树脂基

复合材料的 3D 打印技术结合了前

者的材料性能优势与后者的工艺特

性，有望打破传统缠绕、铺放、层叠等

引文格式：明越科 , 王奔 , 周晋 , 等 . 基于 3D 打印的连续纤维增强热固性复合材料性能及其应用探索 [J]. 航空制造技术 , 2021, 
64(15): 58–65.

   MING Yueke, WANG Ben, ZHOU Jin, et al. Performance and applications of 3D printed continuous fiber-reinforced 
thermosetting composites[J]. Aeronautical Manufacturing Technology, 2021, 64(15): 58–65.
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限，导致整体力学性能相对较低，连

续纤维增强热塑性复合材料由于热

塑性基体物化性能不足，难以满足实

际工程应用的强度、精度以及变形要

求。不同于未交联、仅依靠分子间作

用力结合的热塑性塑料，热固性聚合

物分子链间通过化学键合，形成牢固

的三维空间网络结构，在负载下表现

出更高的强度、硬度，以及更低的应

变。因此，进一步探索性能更优、实

用性更强的连续纤维增强热固性复

合材料的 3D 打印成型及固化工艺，

成为了目前复合材料与增材制造领

域的研究热点。

2012年，美国Continuous Composites
公司开发出一种连续纤维 3D 打印

（CF3D）技术。研究人员采用连续

纤维丝束在打印头内部浸渍光固化

树脂预聚物，控制打印头按照设计轨

迹移动，使预浸纤维从打印喷嘴挤

出，并在紫外光辐照下完成定型及固

化反应，从而实现连续纤维增强热固

性复合材料 3D 打印成型紫外光固

化工艺。

2018 年，江苏大学 Hao 等 [12] 提

出了一种连续碳纤维（Continuous 
carbon fiber，CCF）增强热固性环氧

树脂（Epoxy，EP）复合材料 3D 打印

技术。采用 CCF 在打印头内部浸渍

熔融 EP 预聚物，打印成型后通过热

后固化完成聚合交联反应。该技术

打印 CCF/EP 样件的拉伸强度及模

量分别达到 792.8MPa 和 161.4GPa，
弯曲强度及模量分别达到 202.0MPa
和 143.9GPa。

2019 年，西安交通大学明越科

等 [13] 提出了一种分步式连续纤维

增强热固性复合材料 3D 打印技术。

整体工艺划分为“3D 打印丝材制

备”、“3D 打印预成型体”与“3D 打

印预成型体固化”3 个模块，分别用

于实现制丝、打印及固化功能。该

技术打印 CCF/EP 样件拉伸、弯曲及

层间剪切强度分别达到 1325.14MP、
1078.03MP 及 58.89MPa。

同年，俄罗斯 Anisoprint 公司开

发出一种热固性和热塑性双基体的

连续纤维增强复合材料 3D 打印技

术 [14]。研究人员将连续纤维提前浸

渍热固性预聚物并固化，以制备连续

纤维增强热固性复合材料丝材；然

后，将该丝材与常规热塑性丝材共

同输送至 3D 打印头，加热融化热塑

性基体并使其包裹连续纤维增强热

固性丝材后共同挤出打印。该技术

打印 CCF 复合 EP 及聚乳酸（PLA）

双基体样件的纤维体积分数达到

25%~27%，拉伸强度及模量分别达

到 750MPa 和 60GPa。
2020 年，美国特拉华大学 Shi

等 [15] 提出了一种动态毛细管驱动的

连续纤维增强热固性复合材料增材

制造技术，称为局部面内辅助加热

（LITA）3D 打印。研究人员通过加

热器局部加热 CCF 丝束，以形成梯

度温度分布，导致液态热固性预聚物

滴落在纤维表面时，从低温到高温区

域表现出逐渐降低的黏度分布。黏

度的降低改变了聚合物的物化性能

（如表面能、接触角等），使其由于毛

细作用实现对干纤维的润湿和浸渍。

同时，较高的温度引发预聚物分子链

发生聚合交联反应而固化，从而同步

实现“注入液态预聚物”，“预浸干纤

维”以及“固化反应成型”。该技术

打印 CCF/EP 样件拉伸强度及模量

分别达到 810MPa 和 108GPa。
2021 年，美国科罗拉多大学 He 

等 [16]提出了一种基于墨水直写（Direct 
ink writing，DIW）的连续纤维 3D 打

印技术。热固性预聚物作为打印油

墨提前装载于注射器，连续纤维通

过进料管也一并输送到注射器内部；

然后，施加压力推动活塞以进行油墨

沉积，其在针管内复合纤维丝束后共

同挤出打印；最后，通过紫外光或热

后固化处理完成聚合交联反应。

尽管如此，上述连续纤维增强热

固性复合材料 3D 打印成型光 / 热
固化工艺仍然存在打印速度慢、样件

精度差、孔隙含量高、纤维 – 树脂分

布不均等缺陷；而且已披露层间剪

切强度较低，仅达到热压罐固化复合

材料层合板的 30%~40%，难以达到

工程领域主 / 次承力构件的应用要

求。因此，本文基于前期已提出的

分步式连续纤维增强热固性复合材

料 3D 打印策略，开展进一步的工艺

完善与改进研究，将整体工艺重新划

分为“纤维预浸及打印成型”与“预

成型体热后固化”两个步骤。3D 打

印制备了 CCF/EP 样件并测试了包

括拉伸、弯曲及层间剪切在内的基础

力学性能。同时，详细讨论了其微观

界面和内部结构，并展示了多种典型

复合材料样件。最后，针对 3D 打印

CCF/EP 栅格在电热除冰领域的应用

进行了初步试验探索。

制备及表征

1 制备

图 1 为纤维预浸及打印成型的

原理示意图，打印头内部加入 EP 及

其热固化剂（陶氏化学（上海）有限

公司）混合物，并通过加热熔融降低

黏度；然后将 CCF（T300–3000，东
丽工业（中国）有限公司）从料卷输

送进入打印头内部，浸渍该熔融树脂

基体；利用展纱辊扩展丝束宽度及

延长预浸路径，配合输送张力，以确

保纤维浸渍均匀；预浸完成后，纤维

丝束随树脂基体从打印喷嘴挤出，通

过冷却定型并附着于打印基板；打

印头沿 CAD 模型单层切片轨迹在

X–Y 平面内移动，单层打印完成后，

打印基板沿 Z 向下降单个切片厚度，

循环上述步骤以完成整个设计样件

的打印成型。

打印完成后，预成型体被柔性真

空袋及密封胶包裹并密封；然后，通

过外接真空泵施加真空压力，以排除

内部空气并保持其原始形状；最后，

利用烘箱加热整个装置，激活固化剂

分子活性，引发 EP 预聚物分子链间

发生聚合交联反应而固化。
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2 表征

使 用 机 电 万 能 测 试 机（MTS 
Systems，深圳）进行力学测试：

（1）拉伸试验根据 GB/T 3354—
2014 标准《定向纤维增强聚合物

基复合材料拉伸性能试验方法》进

行，拉伸样件尺寸为 250mm×12.5 
mm×1mm，引伸计标距设置为50mm，

加载速度为 2mm/min；
（2）弯曲试验根据 GB/T 3356—

2014 标准《定向纤维增强聚合物基

复合材料弯曲性能试验方法》进行，

弯曲样件尺寸为 80mm×12.5mm× 
2mm，跨距设置为 64mm，加载头半

径 R 为 5mm，加载速度为 1mm/min；
（3）层间剪切试验根据 ASTM 

D 2344/D 2344M—00 标准《聚合物

基复合材料及其层压板短梁剪切强度

标准试验方法》进行，层间剪切样件尺

寸为 18mm×6mm×3mm，跨距设置

为 12mm，加载头半径 R 为 3mm，加

载速度为 0.5mm/min。
此外，使用场发射扫描电子显微

镜（SU8010 Hitachi，日本东京）观察

3D 打印 CCF/EP 样件的微观纤维 –
树脂界面；使用微米 X 射线 3D 成像

系 统（YXLON International GmbH，

德国汉堡）扫描样件孔隙缺陷并重

构其内部结构。

结果与讨论

1 3D 打印 CCF/EP 样件力学性能

1.1 拉伸试验结果

通过沿纤维方向的准静态单轴拉

伸试验，得到 3D打印CCF/EP样件的拉

伸试验过程及力 – 位移曲线，如图 2 所

示。利用试验记录数据，按式（1）和

式（2）分别计算其拉伸强度及模量。

σ =
×
F
w h

 （1）

式中，σ为拉伸强度；F 为破坏前样

件承受的最大载荷；w 为样件宽度；

h 为样件厚度。

E F l
w h l

=
×

× ×
∆

∆
 （2）

式中，E 为拉伸弹性模量；ΔF 为在

0.001~0.003 纵向应变范围内的载荷

增量；l 为样件工作段内的引伸计标

距；Δl 为与 ΔF 对应的引伸计标距长

度内的变形增量。

由式（1）和式（2）计算得到 3D
打印 CCF/EP 样件的拉伸强度及

模量分别达到（1257±71）MPa 和

（96±11）GPa。拉伸破坏模式为测试

样件于两端靠近夹持根部位置，发生

多处沿打印方向的纵向劈裂。这归

因于打印过程中，相邻丝束之间存在

孔隙缺陷。该缺陷在拉伸过程中作

为裂纹源，造成树脂基体开裂，并沿

打印方向扩展。而树脂基体的失效

会导致样件内部应力向纤维增强体

的传递阻断以及分配不均。最终，局

部应力集中造成多处纤维发生散丝

劈裂现象。

1.2 弯曲试验结果

通过垂直于纤维方向的三点弯

曲试验，得到 3D 打印 CCF/EP 样件

的弯曲试验过程及力 – 位移曲线，如

图 3 所示。利用试验记录数据，按式

图 1 纤维预浸及打印成型原理示意图

Fig.1 Schematic illustration of fiber impregnation and printing

Z

X
Y

打印基板

纤维料卷

熔融树脂

展纱辊

打印喷嘴

（a）拉伸试验过程 （b）力-位移曲线
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图 2 3D 打印 CCF/EP 样件拉伸试验结果

Fig.2 Tensile test results of 3D printed CCF/EP samples
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（3）和式（4）分别计算其弯曲强度及

模量。

′ =
× ×
× ×

σ
3
2 2
F L
w h

 （3）

式中，σ′为弯曲强度；L 为跨距。

′ =
×

× × ×
E F L

w h S
∆

∆

3

34
 （4）

式中，E′为弯曲弹性模量；ΔS 为与

载荷增量 ΔF 对应的跨距中点处的

挠度增量。

由式（3）和式（4）计算得到 3D
打印 CCF/EP 样件的弯曲强度及模

量分别达到（965±80）MPa 和（75±7）
GPa。弯曲破坏模式为测试样件于

工作段中部位置，发生脆性断裂为两

截，断口平齐，且未发现纤维拔出或

层间分层等失效行为。结合图 3（b）
所示的力 – 位移曲线呈近似直线上

升趋势，这表明在垂直于纤维方向

上，样件内部缺陷较少，纤维 – 树脂

分布均匀，应力传递 / 分配合理。随

着施加载荷的逐渐增大，样件主要发

生弹性变形，当载荷超过其屈服强度

后，最终导致脆性断裂现象。

1.3 层间剪切试验结果

通过垂直于纤维方向的短梁剪

切强度试验，得到 3D 打印 CCF/EP
样件的层间剪切试验过程及力 – 位

移曲线，如图 4 所示。利用试验记

录数据，按式（5）计算其层间剪切

强度 τ。

τ =
×
× ×
3

4
F
w h

 （5）

由式（5）计算得到 3D 打印 CCF/
EP 样件的层间剪切强度达到（92±3）
MPa。层间剪切破坏模式为测试样

件于工作段中部位置，沿厚度方向

发生多层剪切失效现象。在层间剪

切试验过程中，测试样件上部受压，

下部受拉，存在梯度分布的层间剪

切应力。当该剪切应力超过纤维 –
树脂结合强度时，发生多层界面开

裂、错位或滑移，导致多层剪切失效

模式。

图 3 3D 打印 CCF/EP 样件弯曲试验结果

Fig.3 Three-point bending test results of 3D printed CCF/EP samples

（a）弯曲试验过程 （b）力-位移曲线
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图 4 3D 打印 CCF/EP 样件层间剪切试验结果

Fig.4 Interlaminar shear test results of 3D printed CCF/EP samples

2 微观界面、内部结构及复杂样件

  展示

在后固化过程中的加热条件下，

当逐渐上升的环境温度超过 EP 预

聚物的玻璃化转变温度时，预成型体

内的树脂基体部分会再次熔化为黏

流态。配合上真空压力向外的吸附

作用，黏流态的树脂会产生流动，该

流动将促进熔融树脂再次浸渍、包裹

纤维，填充内部孔隙缺陷以及调整纤

维 – 树脂的分布。当环境温度继续

升高，到达 EP 热固化剂的反应温度

区间时，其分子活性被激活，并与 EP
预聚物分子链上的活性含氧官能团

发生聚合交联反应，从线性单聚体逐

步生成空间网状大分子。固化前后

3D 打印 CCF/EP 样件沿纤维方向的

纤维–树脂界面如图5所示。固化前，

图 5 固化前后 3D 打印 CCF/EP 样件纤维 – 树脂界面

Fig.5 Fiber-resin interface of 3D printed CCF/EP sample before and after post-curing

（a）固化前 （b）固化后

30μm 30μm
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纤维表面零星包裹树脂，固化剂呈颗

粒状黏附其中，纤维丝束间存在明显

的缝隙孔洞。固化后，纤维表面均匀

地被树脂包裹，并观察到明显的鱼鳞

状韧性破坏特征。这些现象表明，得

图 6 固化后 3D 打印 CCF/EP 样件纤维 – 树脂分布及内部结构

Fig.6 Fiber-resin distribution and internal structure of 3D printed CCF/EP sample after post-curing

100μm
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（b）内部结构
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图 7 典型 3D 打印复杂结构复合材料样件展示

Fig.7 Demonstration of typical 3D printed complex composite structures

（a）碳纤维增强网格 （b）碳纤维增强蜂窝

（c）芳纶纤维增强桁架 （d）芳纶纤维增强缩比机翼

（e）玻璃纤维增强蜂窝 （f）玻璃纤维增强桁架

益于后固化熔融过程，固化后复合材

料纤维 – 树脂界面形貌得到大幅改

善、结合紧密且牢固，并测得其平均

纤维含量质量分数达到 52%。

此外，图 6 显示了固化后 3D 打

印 CCF/EP 样件垂直于纤维方向的

纤维 – 树脂分布和 X 射线扫描重构

的内部结构。图 6（a）未发现明显

的贫 / 富树脂区域或分层痕迹，纤维

丝束整体分布均匀。由图 6（b）可

知，3D 打印 CCF/EP 样件内部仅沿

打印方向存在少量的孔隙缺陷，平均

孔隙率体积分数低至 0.5%。

利用本文提出的连续纤维增强

热固性复合材料 3D 打印工艺，采用

不同连续纤维增强体（包括碳纤维、

芳纶纤维及玻璃纤维），制备了网格、

蜂窝、桁架以及缩比机翼等典型复合

材料结构，如图 7 所示。每个样件均

通过单一路径循环逐层打印，从而确

保样件内部的纤维连续性。因此，应
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力和应变能够在沿纤维方向上尽可

能均匀地分布和传递，这充分利用了

纤维的固有强度并有利于增加其承

载能力。这些典型复合材料结构表

明，该 3D 打印技术适用于不同种类

的连续纤维增强体，并且具备生产复

杂几何形状构件的工艺可行性与设

计灵活度。

3 3D 打印 CCF/EP 栅格电热除冰

  应用

风电场安装的最佳位置通常

位于高海拔地区，因为海拔每上升

100m 对应风速增加约 0.1m/s。而

且，寒冷地区的可用风力比其他地区

高约 10%，因为空气密度随温度降低

会增大。因此，高海拔或寒冷区域的

风力涡轮机面临严峻的结冰环境，包

括云雾、霜冻以及降水等 [17]。结冰

不可避免地影响风力涡轮机的检测、

判断和操作。叶片翼型轮廓和表面

粗糙度的变化会导致气动性能和监

测数据准确度急剧下降。由于测量

误差，观测到的错误风向和风速会影

响偏航和功率控制，导致发电量和利

用率降低。同时，积冰还会增加叶片

和塔架结构的负荷，这可能会影响平

衡性，造成偏心或共振。此外，由于

纤维增强体和树脂基体两种组分的

不均匀收缩 / 膨胀，复合材料构件内

部存在残余应力。由于冰水的融化

和渗透，形成了许多微裂纹并降低强

度、刚度和防水性等，从而进一步促

进其劣化过程。

碳纤维是碳原子通过共价键结

合形成六边形平面，该平面碳层相互

重叠并卷曲生长，最终形成连续的

圆柱形纤维。由于此共价键结合和

生长模式，其沿纤维方向上表现出

高导电性、强度以及模量，电阻率达

到 1.6e–3Ω·cm。因此，本文提出一

种基于 3D 打印 CCF/EP 栅格防护玻

璃纤维增强复合材料（GFRC）的电

热除冰应用（图 8）。图 8（a）显示

了 CCF/EP 栅格在平纹 GFRC 预浸

带表面的 3D 打印过程。相邻丝束

打印间隔设置为 5mm。打印完成后，

该栅格随预浸带一同采用真空袋辅

助高温固化。固化后，在样件 CCF/
EP 栅格防护一侧的两端涂抹导电

银浆和粘贴铜电极，并进行模拟电

热除冰试验（注入功率为 30W），如

图 8（b）所示。对比未防护 GFRC
样件，CCF/EP 格栅将 5mm 厚冰层

的除冰时间从 85.0min 减少 85% 至

12.75min。除冰测试后，对比原始样

件的弯曲强度及模量（405.6MPa 和

21.4GPa），未防护 GFRC 样件的残余

弯曲强度及模量分别大幅下降 11.5%
和 11.7% 至 359.0MPa 和 18.9GPa，而
CCF/EP 栅格防护 GFRC 样件的残余

弯曲强度及模量仅分别下降 2.9% 和

1.4% 至 393.8MPa 和 21.1GPa。这些

结果表明，3D 打印 CCF/EP 栅格能

够有效地缩短除冰时间，减小温度差

异，将结冰对风力涡轮机的影响和复

合材料损伤降至最低。

结论与展望

本文综述了连续纤维增强热固

性复合材料 3D 打印技术的国内外

研究进展，系统地分析了目前复合材

料 3D 打印技术存在的材料瓶颈、工

艺缺陷以及性能弱点。基于前期试

验研究基础，进一步改进了所提出

的连续纤维增强热固性复合材料 3D
打印工艺，并将其重新划分为“纤维

预浸及打印成型”与“预成型体热后

固化”两个步骤。力学测试结果表明，

3D 打印 CCF/EP 样件的拉伸强度

及模量分别达到（1257±71）MPa 和

（96±11）GPa ；弯曲强度及模量分别

达 到（965±80）MPa 和（75±7）GPa ；

层间剪切强度达到（92±3）MPa。利

用电镜观测和 X 射线扫描，详细观

察了 3D 打印 CCF/EP 样件的微观纤

维 – 树脂界面和内部孔隙分布。此

外，采用不同连续纤维增强体，打印

了多种典型复合材料结构，以验证其

制备复杂构件的工艺可行性与设计

灵活度。最后，通过人工模拟除冰试

验，讨论了所提出的高导电性 3D 打

印 CCF/EP 栅格在电热除冰领域的

应用潜力与优势。

这些结果证明，利用高性能连续

纤维来增强 3D 打印树脂基体是未

来提升常规 3D 打印制件力学性能，

简化传统热固性复合材料成型工艺

的一项重要举措。然而，作为复合材

料和增材制造领域的交叉前沿应用

（a）3D打印过程 （b）模拟电热除冰试验

图 8 3D 打印 CCF/EP 栅格防护 GFRC 样件电热除冰应用

Fig.8 Self-heating and deicing application of 3D printed CCF/EP mesh-protected GFRC sample
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技术，对于连续纤维增强热固性复合

材料 3D 打印工艺及其应用的研究

目前正处于基础探索阶段，距离工程

化实际应用仍然存在多项关键技术

问题亟待解决：

（1）3D 打印制备连续纤维增强

热固性复合材料样件拉伸、弯曲强度

及模量对比传统热压罐固化复合材

料层合板仍存在较大差距，为进一步

提升 3D 打印复合材料力学性能，需

要深入开展 3D 打印及后固化典型

参数研究，揭示成型及固化过程的多

参数耦合作用机理，优化复合材料增

材制造工艺参数，提升纤维含量，降

低孔隙缺陷；

（2）3D 打印连续纤维增强热固

性复合材料具有多界面特征，针对其

纤维 – 树脂界面结合性能差的问题，

应开展有效的界面性能改善途径及

机理研究，提升 3D 打印复合材料界

面 / 层间力学性能；

（3）3D 打印连续纤维增强热固

性复合材料的损伤破坏规律仍以试

验性研究为主，缺乏相应的数值模拟

方法和理论预测模型，应借鉴现有复

合材料层合板的仿真基础，建立起适

用于 3D 打印复合材料的数值模拟

方法和理论预测模型，并对其有效性

和适用性进行测试、评估及修正；

（4）3D 打印连续纤维增强热固

性复合材料的力学性能研究主要集

中于（准）静态载荷作用的拉伸、压

缩、弯曲及层间剪切测试，应进一步

开展 3D 打印复合材料在动态载荷

作用下的性能研究，结合上述的数值

模拟方法和理论预测模型，进行多工

况下复合材料的性能数值预测及损

伤演化仿真；

（5）3D 打印连续纤维路径不仅

需要满足满覆盖性、平整性等打印要

求，还需要尽可能保持纤维连续性以

匹配复合材料结构强度设计要求，应

进一步研发基于复合材料构件受载

条件的高精度 3D 打印轨迹规划算

法，并编制配套商用软件。
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Study on Mechanical Properties of Polyetheretherketone/Tantalum/Niobium 
Lattices Made by High Temperature–Selective Laser Sintering

CAI Haosong1, CHEN Peng1, SU Jin1, WANG Mingzhe1, WANG Haoze1, YAN Chunze1, 2, 3,
WANG Wei2, SHI Yusheng1

(1. State Key Laboratory of Materials Processing and Die & Mould Technology, 
Huazhong University of Science and Technology, Wuhan 430074, China;

2. Huake 3D Science Technology Ltd. of Zhejiang Province, Wenzhou 325004, China;
3. Rearch Institute of Huazhong University of Science and Technology in Shenzhen, Shenzhen 518000, China)

[ABSTRACT]  Polyetheretherketone (PEEK) has high heat resistance and excellent mechanical properties, suitable for the 
applications in high temperature environment of aviation. Light lattice structures can be produced by additive manufacturing 
(AM) to replace the conventional solid structure and realize the lightweight of aviation parts. Therefore, in this paper, the 
PEEK/Ta/Nb composite powders are prepared, and the triply periodic minimal surface (TPMS) gyroid lattice structures of 
PEEK/Ta/Nb were fabricated by high temperature–selective laser sintering (HT–SLS) additive manufacturing technique. The 
compressive properties of composite lattice structures were studied and the fracture mechanism was clarified. The results show 
that gradient gyroid lattice structure allows smooth transition at the cell junctions, but the stress concentrates at the inclined bar 
of large porosity, which can lead to a layerwise collapses at a 45° fracture direction. The yield strength of PEEK/Ta, PEEK/Nb 
and PEEK/Ta/Nb is increased by 23.5%, 6.7% and 44.5% respectively compared with that of PEEK (1.19 MPa).
Keywords: Additive manufacturing (AM); High temperature–selective laser sintering (HT–SLS); Polyetheretherketone; 

Lattice structure; Composite
（责编  阳光）
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Performance and Applications of 3D Printed Continuous Fiber-Reinforced 
Thermosetting Composites

MING Yueke1, 2, 3, WANG Ben1, 2, 3, ZHOU Jin1, 2, 3, XIN Zhibo1, 2, 3, LI Ting2, 
WANG Feng2, DUAN Yugang1, 2, 3

(1. State Key Laboratory for Manufacturing Systems Engineering, Xi’an Jiaotong University, Xi’an 710054, China;
 2. Xi’an Jiaotong University, Xi’an 710049, China;

3. iHarbour Academy of Frontier Equipment, Xi’an Jiaotong University, Xi’an 710115, China)

[ABSTRACT]  The development status and technical bottlenecks of 3D printed continuous fiber-reinforced thermo-
setting composites were reviewed in this paper. Based on the preliminary experimental research, a two-step 3D printing 
solution was proposed, including fiber impregnation and printing, and post-curing. The continuous carbon fiber (CCF) 
reinforced thermosetting epoxy (EP) samples were prepared by 3D printing. The mechanical test results show that the 
tensile strength and modulus of 3D printed CCF/EP samples were (1257±71) MPa and (96±11) GPa, respectively; the 
flexural strength and modulus were (965±80) MPa and (75±7) GPa, respectively; the interlaminar shear strength was 
(92±3) MPa. The microscopic fiber-resin bonding, distribution, and internal void defects were also discussed. Furthermore, 
complex structures reinforced by different fibers were fabricated to demonstrate the feasibility and generality of the 
proposed technique. Finally, the application prospect of 3D printed CCF/EP mesh in the field of self-heating and deicing 
was explored. These results pave the way for the digital manufacturing of high-performance thermosetting composites 
through 3D printing and demonstrate their great potential in advanced industrial applications.
Keywords: 3D printing; Continuous carbon fiber (CCF); Thermosetting epoxy; Composites; Mechanical properties;  
 Self-heating and deicing

（责编  阳光）
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聚焦材料成形与模具技术难题 
致力关键技术突破

—— 走进华中科技大学材料成形与模具技术

国家重点实验室
Focus on Materials Processing and Die & Mould Technology Problems and 

Committed to Key Technology Breakthrough

[ 编者按 ]  材料成形与模具技术国家重点实验室（以下简称“实验室”）的前身是塑性成形模拟及模具技术国家重点

实验室，于 1989 年经国家计委（现国家发改委）批准，由时任校长黄树槐教授、肖景容教授、崔崑教授等老一辈科学

家负责筹建，1995 年通过国家验收，2006 年更为现名。实验室面向国家重大需求，围绕高性能成形制造中形变 / 流

变机制、形性协调控制方法、组织与性能演变规律等科学问题，开展应用基础与交叉创新研究，形成了成形工艺与数

字化相结合、成形技术与材料学相结合的研究特色，是全球唯一可提供注塑、铸造、冲压、焊接、增材全系列材料成形

过程模拟技术的研究机构，解决了航空、航天、海洋、汽车、船舶、信息等领域一大批高性能关键零部件的卡脖子难题，

为我国国防建设和国民经济建设做出了重要贡献。

来越高的要求。面对这些挑战，需要

不断深入探索材料成形过程的机理

与规律，解决材料成形过程中的材料

形变规律、材料组织结构与性能、控

形控性这 3 个基本科学问题。

实验室瞄准以上国家重大需求

和学科前沿，逐渐确立了以下 5 个主

要研究方向。

（1）材料成形过程模拟理论与

方法。研究材料在固态、液态条件下

的形变（流变）规律和多场、多尺度

下各因素间的耦合作用机制，构建成

形过程的计算模型，建立快速精确的

数值计算方法，为全面真实地掌握材

料的形变规律及机理、组织结构演变

和性能预测提供技术支撑。

（2）数字化模具设计制造技术。

研究面向模具开发全过程的智能化

设计、自动化制造、精益化生产过程

优化控制的理论与方法，建立模具设

计制造的数字化平台，克服模具开发

过程中过于依赖经验造成的低效率、

低可靠性的瓶颈问题，使模具设计制

造由经验走向科学。

（3）快速成型与快速制模技术。

研究激光与材料的相互作用机理，建

立快速成形过程中零部件性能与精

度的控制方法，形成材料 – 工艺 – 装

备一体化的成套技术体系，解决大型

复杂高性能零部件的快速整体成形

制造难题。

（4）精密成形工艺与装备。研

究材料在力场 / 温度场作用下的组

织结构演变及形变规律，建立成形过

研究方向与成果

材料及其成形是支撑国民经济

发展与国防建设的基础技术，在航空

航天、汽车、船舶、能源、机械等领域

内发挥着不可替代的作用，其发展水

平是衡量国家装备制造业自主创新

能力的主要标志之一。在国家安全

形势、国际竞争压力、能源危机和环

境污染日趋严峻的环境下，发展高端

制造装备、新能源装备、高性能运载

装备及新型武器装备已成为国家重

要战略需求。这些装备高性能化的

要求不断提高，其关键零部件也日趋

复杂化、大型化、整体化和薄壁化，并

要求成形工艺日趋复合化与精密化，

对材料及其成形制造技术提出了越
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程的控形控性方法，形成精密成形

工艺 – 装备成套技术体系，解决高

性能零部件的高效、高精成形制造              
难题。

（5）先进材料制备与应用。重

点围绕高性能工模具材料、合金材

料、复合塑料、新能源材料、纳米材料

的制备与应用，研究材料成分、制备

工艺、组织结构与性能之间的关系，

以及外场作用下的材料组织结构演

变机制，建立高性能材料的设计与制

备方法，满足关键零部件或器件对高

性能材料及其成形技术的需求。

实验室先后承担国家级科研项

目（课题）700 余项，其中国家重点研

发计划、国家重大科技专项、自然科

学基金重大 / 重点项目、863、国防重

点项目等重大 / 重点项目（课题）110
余项，取得了系列标志性成果，在引

领相关学科发展、解决材料成形工业

软件卡脖子难题、推动我国国防建设

和支柱产业发展等方面发挥了不可

替代的作用。获国家科技奖励 24 项，

提出的“表面模型”被国际学术界评

价为“注塑成形模拟历史上的重要

里程碑”，研制的大型激光烧结增材

制造装备被两院院士评为“中国十

大科技进展”。

2016~2020 年，实验室科研能力

显著提升，新增国家级重大 / 重点项

目牵头 23 项、参与 30 项，国家杰出

青年科学基金 3 项，国家优秀青年科

学基金 5 项，科研经费达 4.99 亿元；

发表 SCI 论文 2556 篇，其中 CNS 子

刊论文 9 篇、影响因子大于 10 的论

文 421 篇、高被引论文 65 篇、热点论

文 10 篇；获授权发明专利 425 件。

作为第一单位，获国家自然科学二等

奖 1 项、国家技术发明二等奖 1 项、

国家科技进步二等奖 2 项、省部级一

等奖 13 项。

科研平台与人才队伍

实验室围绕研究方向和发展目

标，通过购置和自主研制，已拥有大

量先进的材料制备、成形、性能测试

与组织分析设备，如火花放电等离子

烧结系统、锂电池智能制造装备、精

密塑料注射成形机、双动挤压液压

机、高精度八轴机器人焊接系统、双

激光多材料激光选区熔化增材制造

装备、液态金属高压成形机、热力模

拟试验机、原位纳米力学测试系统、

动态力学分析仪、综合物性测试系

统、单晶 X 射线衍射仪、微纳操纵及

原位光电分析扫描电镜系统、场发射

俄歇电子能谱仪、光电流原子力显微

镜等，建立了材料设计与制备、材料

成形技术、材料性能测试、材料显微

分析等 4 个实验平台，为开展高水平

科学研究、培养高层次人才提供了良

好的硬件支撑。

实验室依托华中科技大学材料

科学与工程“211”/“985”/“双一流”

重点学科，坚持人才培养与人才引

进并举，打造了一支以院士为指导、

中青年为骨干、团队协作的科研队

伍。现有固定人员 102 人，其中：教

授 62 人，副教授 32 人，具有博士学

位的人员占 96%，具有海外经历的人

员占 70%，40 岁以下的人员占 39%。

目前实验室有中国工程院院士 3 名，

国家杰出青年科学基金获得者 7 名、

优秀青年科学基金获得者 8 名，国家

“万人计划”科技创新领军人才 5 名、

青年拔尖人才 1 名，“新世纪百千万

人才工程”国家级人选 3 名，教育部

“长江学者奖励计划”特聘教授 4 名、

青年学者 4 名，教育部新世纪优秀人

才 12 名，国家海外引进高层次人才

1 名、青年人才 15 名，教育部创新团

队 2 个，科技部创新团队 1 个，湖北

省创新团队 6 个。

学术交流与合作

2016~2020 年，实验室主办 / 承
办国际学术会议 10 次、国内学术会

议 24 次，在国际学术会议上做主题

/ 特邀报告 44 人次、在国内会议上

113 人次，在国际学术机构 / 期刊任

职 40 人次、在国内学术机构 / 期刊

任职 186 人次。邀请德国工程院院

士 Christoph Leyens 教授、澳大利亚

科学院院士 / 中国科学院外籍院士

米耀荣教授、俄罗斯科学院外籍院士

牛济泰教授等国内外知名学者来室

开展学术交流合作，持续举办杰出学

者论坛 252 期。牵头成立了中欧增

材制造技术联合实验室（与英国斯旺

西大学合作）、湖北省增材制造技术

国际科技合作基地（与比利时鲁汶大

学、美国德克萨斯奥斯丁分校等合

作）等国际合作平台，承担了欧盟地

平线 2020 计划、欧盟框架七、政府间

科技合作重点专项等国际合作项目

20 余项。

实验室大力推进“政产学研用”

全方位协同创新，构建了“研究院 – 联

合实验室 – 项目合作 – 科技企业孵

化”4 类产学研结合与成果转化模式：

（1）建设区域和行业的技术研

发与成果转化基地，如采用政府与企

业提供办公场地和资金，实验室投入

人力和技术的方式与黄石市政府共

建“黄石科创模具技术研究院”、与

海尔集团共建“国家家电模具工程

技术研究中心”、与武钢集团共建“华

中科技大学 - 武钢研究院”；

（2）与行业龙头企业共建联合

实验室，包括航空领域航材院、声学

部件领域瑞声公司、家电领域美的公

司、精锻领域太平洋精锻公司等，合

作方按年度提供研究经费，双方共同

开展科研攻关；

（3）与航空工业、中国航发、航

天科技、航天科工、中船、中车、一汽、

东风、华为等 1000 余家企业开展了

项目合作，近十年合作经费超过 3 亿

元，解决了一大批制约企业发展的技

术瓶颈问题；

（4）基于实验室研究成果，孵化

了华科三维、武汉维景、益模科技等

创新型企业，推动了增材制造、模具

信息化等成果的转化应用。

� （采访　雪松）
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微合金化对铝合金高温析出相影响的研究进展*

王 郁 1，王俊升 1，2，薛程鹏 1，王 硕 1，陈东旭 1，张 弛 1

（1. 北京理工大学材料学院，北京 100081；
2. 北京理工大学前沿交叉科学研究院，北京 100081）

[ 摘要 ] 铝合金材料广泛应用于航空航天等领域，但其高温强度相对于钢铁材料还有一定的差距。通过添加过渡族

金属和稀土金属元素可有效控制铝合金高温条件下的析出强化相（Al3X），从而提升其高温力学性能。概述了微合金

元素对铝合金高温强化影响的国内外研究进展，并结合第一性原理计算阐述了 Al3X 强化相热力学参数及其性能方

面研究的最新进展。

关键词： 微合金化；铝合金；Al3X 强化相；第一性原理计算；高温力学性能

Review of Microalloying Effects on High Temperature Al3X 
Precipitates in Al Alloys

WANG Yu1, WANG Junsheng1,2, XUE Chengpeng1, WANG Shuo1, CHEN Dongxu1, ZHANG Chi1

(1. School of Materials Science & Engineering, Beijing Institute of Technology, Beijing 100081, China; 
2. Advanced Research Institute for Multidisciplinary Science, Beijing Institute of Technology, Beijing 100081, China)

[ABSTRACT] Al alloys are widely used in aerospace industries, but their high-temperature strength still cannot 
match with steels. Addition of transition metals and rare earth elements can effectively control the precipitation 
strengthening phases (Al3X) in Al alloys under high temperature conditions, and therefore their high-temperature 
mechanical properties can be improved significantly. This paper summarizes the current research progresses of the 
influence of microalloying elements on the high temperature precipitation strengthening of Al alloys. Combined 
with first-principles calculation, the latest developments in the thermodynamic parameters and properties of Al3X 
strengthening phase are described.
Keywords:   Microalloying; Al alloy; Al3X strengthening phase; First-principles calculation; High temperature mechanical 
   properties
DOI: 10.16080/j.issn1671-833x.2021.15.068

* 基金项目：国家自然科学基金面上项目（52073030）；装备预先研究项目领域基金（61409220124）。

引文格式：王郁 , 王俊升 , 薛程鹏 , 等 . 微合金化对铝合金高温析出相影响的研究进展 [J]. 航空制造技术 , 2021, 64(15): 68–77, 85.
  WANG Yu, WANG Juncheng, XUE Chengpeng, et al. Review of microalloying effects on high temperature Al3X precipitates 

in Al alloys[J]. Aeronautical Manufacturing Technology, 2021, 64(15): 68–77, 85.

铝是地壳中储量最丰富的金属元素，约占地壳总质

量的 8%。由于铝具有低密度，高比强（刚）度、良好的

塑性等诸多优点，被广泛应用于航空航天等领域。但

由于纯铝强度相对较低，很难直接作为结构材料使用，

因此经过合金化形成铝合金，有利于满足其使用性能

要求 [1–2]。多数铝合金材料虽然具有良好的强韧性、抗

疲劳、耐腐蚀性能，但其高温强度较低，很大程度上限制

了其在航空航天等领域的进一步应用。近年来，探究和

设计新型高强度、耐高温铝合金已成为国内外铝行业研

究热点和难点，得到了广泛的关注。热处理技术、合金
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化技术等可以改善铝合金的高温力学性能，其中，合金

化是一种可以显著提高铝合金性能的有效手段，已经得

到了学者们的普遍认可 [3]。研究发现，过渡族金属和稀

土金属元素对铝合金性能有较大的影响 [4]。通过在铝

合金中掺入一定量的过渡族金属和稀土元素可以获得

铝基金属间化合物（形成新的弥散强化相），能有效促成

晶粒细化并改善合金的组织结构，提高高温强度，是目

前优化和改善铝合金强度和耐热性能的有效方法之一。

本文将介绍 8 种微合金元素与铝形成的 Al3X 析出

相，着重介绍其结构、力学性能和对铝合金高温强化影

响的国内外研究，并列出第一性原理计算出的晶体结构

和热力学等参数来进行对比。

1 Al3X 相对铝合金组织和力学性能的影响

通常，铝合金在高温条件下存在许多不同种类的

相，如 Al3Zr、Al2Cu、AlLi 等，这些析出相种类、分布和

相互作用与合金的力学性能密切相关。其中三铝化合

物 Al3X 相具有低密度、高熔点、抗氧化性、抗蠕变性、热

稳定性和导电性等优异的物理化学性能，对铝合金的力

学性能起到了重要作用 [5]。

Al3X 相有 L12 结构、DO22 结构和 DO23 结构等，该

相是在熔炼铸造或后续热处理过程中析出时形成。如

Al3Ti、Al3Zr、Al3Hf、Al3Sc 和 Al3La 等是在熔炼铸造时

形成，主要起净化溶体和细化晶粒的作用；Al3Li、Al3Sc、
Al3Y 和 Al3Lu 等是在后续热处理过程中析出的与基体

共格或半共格，产生应变而提高强度。L12 结构的 Al3X
化合物与 Al 基体的结构相似性有利于相干界面，从而

最小化表面能并且具有最大化强化效果 [6]。此外一些

Al3X 相可以在高温下保持稳定，力学性能较好，所有这

些优异的性能使它们成为高强度热稳定铝合金理想分

散强化相 [6]。

然而，随着航空航天工业的发展，工程应用上对铝

合金材料性能的要求越来越高，亟须提高铝合金的力学

性能。研究发现铝和早期过渡金属形成的金属间化合

物具有抗氧化、耐腐蚀、相对低密度和高熔点等特点。

铝和稀土元素（RE）的金属间化合物因其独特的力学性

能，如高的抗拉强度、良好的延展性、高的耐腐蚀性和热

稳定性而受到广泛关注。并且，相比于其他合金元素，

过渡或稀土元素可以改善铝合金的力学性能和高温强

度，满足工程上的需求和应用 [4]。目前，常见的早期过

渡元素为Ⅲ B、Ⅳ B 族元素 Sc、Y、Ti、Zr、Hf 等，常见的

稀土元素有 Sc、Y 和镧系元素等。Ⅳ B 族（Ti、Zr、Hf）
元素通常会与 Al 形成体心四方 DO22（或 DO23）结构，

从而导致形成的不同种类的 Al3X 相在性能方面存在一

些差异，主要表现在脆性上。Sc、Lu 等一些稀土元素与

Al 形成的 Al3X 化合物通常为立方 L12 结构，各向异性

较小。

微观组织的种类分布会影响力学性能，而材料的力

学性能在高温下也会发生不同的变化。因此为了更好

地掌握 Al3X 相（其中 X 代表过渡或稀土元素）对 Al 合
金力学性能的影响，本文比较以下 8 种 Al3X 相的微观

组织、力学性能和热力学稳定性，并进行归纳和总结。

1.1 Al3Li
Li 是目前为止世界上发现的最轻金属元素，在铝合

金中每添加质量分数 1% 的锂，密度降低 3%，弹性模量

提高 6%。而铝锂合金是一类含有锂元素的新型铝合金，

具有低密度、高比刚度、高比强度、优良的低温性能、良

好的耐腐蚀性能和卓越的超塑性成型性能。因此，铝锂

合金在航空航天工业具有关键应用价值 [7]。

Al3Li 相（δ'）是一种与铝基体共格的亚稳态纳米共

格析出相，通常在热处理工艺过程中出现。其结构具有

L12 立方结构的高度有序排列，能成为与矩阵具有立方

取向关系的球体，且 δ' 相与 α–A1 的立方面心主晶格排

列相同，具有很小晶格失配 [8]。此外，该相具有很高的

固有弹性模量，是铝合金中加入 Li 能够提高弹性模量

的主要原因 [9]。Laverock 等 [10] 研究指出 Al3Li 的杨氏

模量比 A1 的杨氏模量大得多，这是由它的电子结构决

定的。

由于 Al–Li 合金越来越多地应用于航空航天工业

中，亟须要继续提高Al–Li合金的性能以满足工业需求。

因此为了进一步探索 Al3Li 的结构和性能，学者们进行

了大量的研究。

在微观组织方面，析出相与基体之间的晶格参数差

可以影响界面与能量，从而对力学性能产生影响。δ' 相
和稀 Al–Li 固溶体的晶格常数差异非常小，仅为 0.02Å。

相应的析出物与基体的失配导致的界面应变变化也非

常小，其变化范围为 0.08%±0.02%[11]。由于 δ' 相和稀

Al–Li 固溶体之间具有较小的晶格失配和低的界面应

变，δ' 相在晶体学上保持与母体固溶体基体全共格，晶

体学取向关系为（111）Al3Li //（111）Al，且细小、均匀、

弥散地分布在合金中，能有效改善铝合金的强度和高温

抗蠕变性能 [12]。因此，δ' 析出相被认为是 Al–Li 合金重

要的强化相 [13–14]。

在力学性能方面，Al3Li 可以提高材料弹性模量，改

善合金的强度。而 Al3Li 的强化作用是由多种机制引

起的，主要为模量强化和有序强化。EL–ATY 等 [8] 对

δ' 析出强化铝锂合金的机理进行了探索，结果显示由于

δ' 析出相和母体固溶体基体之间的剪切模量的差异而

导致模量增强；并且由于位错与析出的 δ' 相之间的相

互作用，可能会产生反相边界，从而产生某种有序强化。
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Wang 等 [15] 使用第一原理计算系统地研究了 Al–Cu–Li
合金中 δ'/θ'/δ' 的原子结构及其相对稳定性，结果表明反

相 1/2 [110] 结构具有最高的理想拉伸强度。

在热力学稳定性方面，Li 的加入形成 Al3Li，温度稳

定范围是 0~800K[16]，可以降低材料密度并提高材料的

弹性模量。Balducci 等 [17] 研究了 Al–Cu–Li 合金的高

温性能，结果表明最低硬度和强度极限在延长保温时间

后保持不变。这一极限可与专为高温应用而设计的铝

合金相媲美，甚至更高，这表明 Al–Cu–Li 合金也可能适

用于高温应用。

1.2 Al3Ti
向铝合金中添加钛在熔炼铸造时会形成 Al3Ti 金属

间化合物，Al3Ti 相有四方 DO22 和立方 L12 两种结构。

该相能够使 Al–Ti 合金具有密度低、抗氧化、硬度和弹

性模量高等优点，近年来受到越来越多关注 [18–19]。

在微观组织方面，不同结构的 Al3Ti 相在性能方

面存在一些差异。如 Li 等 [20] 研究表明 L12–Al3Ti 比
DO22–Al3Ti 具有更好的延展性，较小的各向异性和更低

的德拜温度。目前，为了将 Al3Ti 从四方结构转变为高

对称立方 L12 结构，已经进行了许多试验和理论研究。

Prakash 等 [21] 认为添加过渡金属与 Al3Ti 相互作用是使

其达到 L12–Al3Ti 到 DO22–Al3Ti 结构转变的一种可能

途径，从而达到提高 A13Ti 的延展性的目的。

在力学性能方面，A13Ti 相在铝合金中可以细化晶

粒，从而提高合金力学性能，对 α（A1）晶粒有非均质

形核作用。如 Wang 等 [22–23] 运用第一性原理分子动力

学计算发现 Al3Ti 是促使铝及铝合金晶粒细化的过渡

相，在凝固过程中溶质中有过量的 Ti 时可原位自生在

TiB2 的晶体表面，揭示了大规模生产中为什么需要过量

Ti 的原因。

在热力学稳定性方面，Ti 元素加入形成 L12–Al3Ti
和 DO22–Al3Ti 相的温度稳定范围分别为 0~495K 和

495~1380K[24]，A13Ti 是铝基复合材料中常见的强化相，

可用于耐高温铝合金 [25]。Chao 等 [26] 研究发现（Al3Ti+ 
Al2O3）/2024 Al 复合材料在高温下表现出高强度性能，

在 773K 下的应变率为 1.4×10–3s–1 时可达到 114.48 
MPa 的压缩强度，而强化原因是 Al3Ti 的载荷转移机

制，即在高温时 Al3Ti 相可以有效地承载载荷，因此外

载荷可以转移到该相上，使合金的高温力学性能保持

良好。

1.3 Al3Zr
为了控制抑制再结晶，通常在高强铝合金的加工过

程中添加少量锆。锆在铝中的溶解度不到 0.1%，可以

在初始均质化热处理期间以亚稳态的 L12 Al3Zr 颗粒形

式析出 [27]。

在微观组织方面，Al3Zr 主要有 L12 和 DO23 结构。

其中 L12 结构较四方晶 DO23 相具有更高的结构对称性

与更高的塑性，但其不能稳定存在，在高温中易于转变

成稳定的 DO23 结构。因此，已经进行了许多研究以稳

定立方 L12 相化合物，从而达到提高力学性能的目的，

Moon 等 [28] 研究发现在 Al3Zr 中加入 Cu 可以提高 L12

结构的稳定性。

在力学性能方面，该相具有抗溶解和粗化的能力 ,
能够在变形加工后阻碍再结晶从而提高力学性能。 
Pozdniakov 等 [29] 研究了 Zr 对 Al–Er–Y 合金性能的影

响，结果表明 Zr 的加入减慢了 Al3（Er，Y） 弥散体的

粗化。并提升了 Al–Er–Y 合金的再结晶温度。同时，

Knipling 等 [30] 发现在 Al–Zr 合金中添加 Ti 也可以促使

Al3Ti 成核于 Al3Zr 相表面，从而达到细化晶粒的作用，

同时提高塑性和强度。

在热力学稳定性方面，Zr 元素加入形成 L12–Al3Zr 和
DO23–Al3Zr 相，温度分别稳定在 0~590K 和 0~1853K
处 [31]，具有低密度、良好的力学和弹性，此外它的高温力

学性能较好；Al3Zr 在高温下 L12 相结构稳定，因此被认

为是高温铝合金强化相。Wang 等 [32] 研究发现在 Al 合
金中加入 Zr 后由于 Orowan 绕过强化机制，L12–Al3Zr
相在 500℃时会产生 985MPa 的显微硬度。

1.4 Al3Hf
铝铪（Al–Hf）合金具有良好的耐氧化、耐腐蚀、高

温强度高、密度低、熔点高等优点，是一种高温结构材

料。铪元素加入可以有效地细化合金晶粒，在凝固过程

中铪元素可与铝反应形成 Al3Hf 粒子。

在微观组织方面，Al3Hf 金属间化合物中存在 L12、

DO22 和 DO23 结构。一些学者对于 Al3Hf 3 种结构之间

的转变进行了研究。Schubert 等 [33] 对 Al3Hf 金属间化

合物中的 3 种结构之间的转变进行了探究。试验结果

表明 DO23–Al3Hf 和 DO22–Al3Hf 之间的平衡转变温度

在 650℃左右。在之后的工作中，Srinivasan 等 [31] 通过

机械合金化得到了立方晶 L12–Al3Hf，对 L12–Al3Hf 和
DO23–Al3Hf 的稳定性进行探索的结果表明二者之

间的转变温度为 750℃。在相的稳定性上，Colinet
等 [34] 确定了这 3 种结构的形成焓的相对稳定性：顺序

为 DO23>DO22>L12，由此可知虽然 L12 结构塑性最好，

但最不易在合金中形成，因此目前已经进行了许多努力

来通过形成 L12 结构改善 Al3Hf 金属间化合物的延展

性。Kumar[35] 研究表明从四方的 DO22/DO23 到更对称

的立方的 L12 结构的改变，可以在一定程度上提高它们

的延展性。应变硬化仅在合金的未结晶变形状态得以

维持的情况下才有效。而过渡元素铪（Hf）在铝合金中

形成的亚稳的 L12–Al3Hf 弥散体可能是实现高抗再结
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晶性的潜在添加剂 [36]。

在力学性能方面，初生的 Al3Hf 粒子可以作为基体

有效的形核质点，与基体共格，纳米级别的 Al3Hf 粒子

可以通过钉扎效应抑制晶粒的长大。Al3Hf 具有良好的

耐腐蚀性、较高的熔点和基材的高温抗氧化性、较高的

温度强度、较低的密度以及丰富的铝含量所导致的高熔

点等优良性能 [37–38]。

在热力学稳定性方面，Hf 的加入形成 L12–Al3Hf、
DO22–Al3Hf 和 DO23–Al3Hf，温度稳定范围分别是 0~650K，

650~750K 和 750~1100K[39]，铝铪（Al–Hf）合金高温强

度高、密度低、熔点高，是一种高温结构材料。

1.5 Al3Sc
到目前为止，Sc 是人们所发现的对铝合金最为有

效的合金化元素，Sc 的加入对提高铝合金的性能的作

用非常显著。Ti 和 Sc 位于元素周期系统的相邻位置，

它们都是铝和铝合金的有效细化剂，在熔体中 Al3Sc 可

以起到细化的作用。并且由于 Al–Sc 合金在时效热处

理过程中，球型纳米尺度的 Al3Sc 沉淀物是均匀形成的，

因此 Sc 元素的单位原子百分含量的强度增幅是所有合

金元素中最高的 [40–41]。

在组织和性能方面，Al–Sc 合金具有密度低、室温

强度高、高温抗蠕变性能好等优点，是近年来备受关注

的新型结构材料，微量 Sc 对铝合金合金化作用的主要

原因在于生成稳定的 L12–Al3Sc 相，该相通过抑制再结

晶和细化晶粒，对提高铝合金的强度起着重要作用。

Al3Sc 均匀分布在 Al 基体中，有效地固定了晶界，

有利于获得热稳定的、细粒度的微观结构。并且与

Al3Li 相比，Al3Sc 具有更高的结构稳定性和更好的力

学性能 [40，42]。

Wang 等 [43] 通过第一性原理计算发现，Al3Sc 析出

物具有良好的热力学稳定性，并且力学性能较好。此外，

在铝合金中加入 Sc 可以细化晶粒，改善力学性能，减少

热裂，消除缩松，使第二相分布更加均匀。Wirtz 等 [44]

研究发现含 Sc 的铝合金由于其晶粒结构非常细小，从

而比其他铝合金具有更高的抗疲劳裂纹成核性。

在热力学稳定性方面，Sc 元素加入形成 Al3Sc 的温

度稳定范围为 0~1320K[45]，Al–Sc 合金具有密度低、室

温强度高、高温抗蠕变性能好等优点。Mondol 等 [3] 研

究发现通过在 2219 合金中加入少量的质量分数为 0.8% 
Sc，在热处理后会生成 Al3Sc，在 200℃时，材料的硬度

由于 θ' 的形成而保持稳定。而 Al3Sc 相在 θ'/ 基体界面

处可以使 θ' 析出物在高温下保持稳定，由此可以极大地

提高合金在高温下的强度和硬度。

1.6 Al3Y
在铝中添加少量 Y 等稀土元素，能够起到净化铝合

金熔体并对铝合金的铸态组织具有强烈细化作用，从而

改善力学性能和耐腐蚀性，提高铝合金的抗拉强度、耐

热性和高温性能等特性 [46]。在铝合金中使用稀土元素

Y 的主要目的是产生 AlY、Al2Y 和 Al3Y 相，快速凝固

Al–Y 合金在时效过程可形成亚稳 L12 结构的 A13Y
[47]。

在组织和性能上，在铝合金中会形成 L12 结构的

Al3Y，它是 1223K 以上的高温相。该相有许多优异的

力学性能，如细化晶粒、提高高温稳定性等，一些学者对

此进行了研究。Pozdniakov[29] 和 Zhang 等 [48] 研究表明

在 Al–Zr–Y 合金中，Y 显著加速了 Al3Zr 的析出动力学，

并导致形成了高密度且平均半径较小的 Al3（Zr，Y）弥

散体。在 400~500℃退火后，向 Al–Zr 合金中添加 Y 可

显著提高其硬度。添加 Y 会导致合金在 250℃、300℃
和 370℃退火期间的热稳定性提高。韩剑等 [49] 研究表

明在铝合金中加入少量 Y 后会形成 Al3Y 等相并使铸

态组织明显细化。

在热力学稳定性方面，Y 元素加入形成 Al3Y 的温

度稳定范围为 0~1253K，该相可以提高铝合金的抗拉强

度、耐热性和高温性能等特性 [50]。

1.7 Al3Lu
在时效热处理过程中铝和稀土元素镥（Lu）可以在

铝合金中形成热力学稳定的 L12 结构（Al3Lu）沉淀物或

固体溶解在基体中来改善铝合金的抗蠕变性能 [51]。

在组织和性能方面，Al3Lu 相力学性能良好，成本

较低。近期，Wang 等 [43] 通过第一性原理计算发现，

Al3Lu 与 Al3Sc 在弹性力学性能方面相当，且成本要低

于 Sc，因此可在合金应用中替代 Sc。Marquis 等 [52] 研

究表明在 Al–Sc 合金中添加 Lu 等稀土元素可以显著

降低合金的成本，增加反相边界的能量，并且 Al3（Sc1–
xLux）与 Al3Lu 析出物和 α–Al 基体的晶格参数不匹配，

从而增强了与位错的弹性相互作用，提高了其高温抗蠕

变性。Zhang 等 [53] 计算研究表明 Al3Lu 在 100GPa 以

下具有晶格稳定性、机械稳定性和脆性。

在热力学稳定性方面，Lu 的加入形成 Al3Lu，温度

稳定范围分别是 0~1518.39K[54]。Pan 等 [51] 通过计算发

现 Al3Lu 相的弹性常数和弹性模量随着温度的升高都

呈现出缓慢的下降趋势，且在高温下依然能保持较高的

弹性模量和硬度，证明 Al3Lu 相是潜在的高温铝合金强

化弥散相。

1.8 Al3La
铝镧合金是大量块状非晶金属材料的基础，在玻璃

态下具有较低的比重，表现出高于 980MPa（100kg/mm2）

的高强度，同时具有良好的延展性和耐腐蚀性 [55]。在

熔炼铸造时形成的 Al3La 在其量不大的变形过程中，可

以起到钉住晶界的作用，抑制晶粒长大 [56]。
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在组织和性能方面，Liu 等 [57] 研究了 La 对合金组

织、力学性能和热性能的影响，结果表明通过添加 La 元

素，可以净化熔体，细化铝合金晶粒，有利于改善力学性

能和热性能。Zheng 等 [58] 研究发现在 Al–Si 合金中添

加 La 质量分数至 0.06% 时可以使 α–Al 晶粒细化，并提

高延展性。

在热力学稳定性方面，La 的加入形成 Al3La，温度

稳定范围是 0~1439K[59]，具有良好的延展性和耐腐蚀性。

Zhao 等 [60] 研究了加入 La 的铝合金的高温性能，结果显

示该合金的耐热性良好，具有良好的高温耐久性能。

2 Al3X 相结构和力学性能的第一性原理研究

2.1 晶体结构

高对称性的 Al3X 立方 L12 结构及相关的四方

DO22、DO23 结构普遍存在于 X 元素为早期过渡元素和

稀土的铝合金中，图 1[33] 为 L12、DO22 和 DO23 3 种晶体

结构。Ⅳ B 族（Ti、Zr、Hf）元素与铝形成的 Al3X 相通

常会形成四方 DO22 或 DO23 结构的化合物。这些三铝

化合物以其高强度、高温结构材料而受到广泛关注，其

中最引人注目的是 Al3Ti，因为它是这类材料中密度最

小的 [37]。然而，低对称性的四方 DO22、DO23 结构使得

这些相具有脆性。为了提高塑性，通常将它们转变为高

对称性的 L12 结构，增加的独立滑移系统数量将提高韧

性。例如，Al3Ti（DO22）可以通过合金化晚期的第 4 周

期过渡元素如 Cr、Mn、Fe、Co、Ni、Cu、Zn 等转变为立

方的 L12 结构 [37]。同样，在 Al3Zr 中加入 Li、Cr、Mn、
Fe、Ni、Cu 等元素可以增加 L12 立方结构的稳定性，

Cu、Zn 也可以稳定 Al3Hf 的 L12 结构 [61]。L12 型 Al3X
化合物由于具有高比强度和弹性模量等优异的力学性

能而越来越受到关注 [9, 11–12]。此外，它们还具有低密度、

高熔点、优异的抗氧化性、足够的抗蠕变性、良好的热稳

定性和导电性。在时效热处理过程中，许多元素是在铝

合金中形成相干 L12 Al3X 相的潜在添加剂。

目前，已经有许多人通过试验和计算研究了 Al3X 结

构的性质。析出相与基体之间的晶格参数差对于界面

结构和能量至关重要 [62]。因此，对三铝化合物的晶格参

数 a 进行比较是有意义的。表 1 为目前已经得到的一些

Al3X 结构参数的计算值与试验值。从图 2[11, 22, 24, 63–64] 可

以看出，Al3X 析出物的形成焓均满足 ΔH<0，表明其结

构稳定。其中，形成焓的负值越大，相稳定性越好。因

此，可以看出 Al3Zr 和 Al3Sc 相是最稳定的。另外，在由

Ⅳ B 族（Ti、Zr 和 Hf）和铝形成的 Al3X 相中，L12 结构

的稳定性最差，主要出现在 DO22 和 DO23 的结构中。

2.2 力学性能的第一性原理计算

微合金元素在热处理中形成弥散 Al3X 颗粒，基体

共格或半共格，提高力学性能 [4]。力学性能主要由泊松

比 v、剪切模量 G、体积模量 B 和杨氏模量 E 决定。如

泊松比 v 小于 0.26，化合物为脆性。剪切模量 G 和体

积模量 B 是抗体积变化和形状变化指标。弹性常数差

（C11–C12）和杨氏模量对力学性能也有影响。C11–C12 和

杨氏模量 E 值越小，塑性越好。表 2 为第一性原理计算

Al3X 相力学性能。

弹性常数是用来测量晶体对外界施加应力的阻

力 [77–78]。表 2 分别列出了 8 种金属间化合物的弹性常

数 Cij 的计算值。对于立方晶体 L12 结构，只有 3 个独

立的非零弹性常数 C11、C12 和 C44
[11]。立方晶体的力学

稳定性标准条件为 C11>0，C44>0，C11>C12，C11+2C12>0[79]；

对于四方晶体 DO22 和 DO23 结构，有 6 个独立常数 C11、

C12、C13、C33、C44、C66。四方晶体的力学稳定性标准条件

为 C11>0，C33>0，C44>0，C66>0，C11>C12，C11+C33–2C13>0，
2C11+C33+2C12+4C13>0[80]。由表 2 中数据可知，这 8 种金

属间化合物均具有良好的机械稳定性。

Al3X 多晶的体积模量 B、剪切模量 G、杨氏模量

E 和泊松比 v，比较数据如表 2 所示。体积模量是对

固体 [81] 原子平均结合强度的测量，代表材料对体积变

化的阻力。Al3Ti、Al3Zr 和 Al3Hf 的体积模量较高，而

Al3Zr 和 Al3Hf 的值较小。因此，Al3Ti、Al3Zr 和 Al3Hf 
原子的平均结合强度较强，Al3Li 和 Al3La 原子的平均

结合强度较低。

剪切模量反映了剪切应力作用下对可逆变形的抗

力 [77]。由表 2 中可以看出 DO22 和 DO23 结构的化合物

剪切模量大于 L12 结构的化合物，意味着它们的抵抗可

逆变形能力更高。

杨氏模量是固体刚度的量度。如表 2 所示，Zr、Ti、

图 1 Al3X 的 3 种晶体结构

Fig. 1 Three crystal structures of Al3X

（a）L12 （b）DO22 （c）DO23
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图 2 Al3X 的形成焓

Fig. 2 Formation enthalpies of Al3X
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表 1 Al3X 结构参数的计算值与试验值

Table 1 Calculated and experimental values of Al3X structural parameters

Al3X 相 结构 晶格常数 a/Å 晶格常数 c/Å 体积模量 B0/GPa 形成焓 ΔH/（kJ·mol–1）

Al3Li
L12

a 4.034[11] — 64.35[65] –9.327[11]

L12
a 4.021[66] — 62.9[66] —

Al3Lu
L12

a 4.206[62] — 78.54[51] –38.8[61]

L12
a 4.191[43] — — –39.44[43]

Al3Sc
L12

a 4.105[62] — 87.05[65] –44.8[62]

L12
b 4.106[43] — 91.7[67] –43.51[43]

Al3Ti

L12
a 3.985[22] — 104.27[22] –35.499[22]

L12
b 3.967[31] — — —

DO22
a 3.851[20] 8.633[20] 103.7[20] –38.28[20]

DO22
b 3.923[22] 8.740[22] — —

Al3Zr

L12
a 4.097[63] — 103.1[63] –46.418[63]

L12
b 4.117[68] — 95.6[68] —

DO23
a 4.008[24] 17.297[24] 102.5[24] –49.106[24]

DO23
b 4.007[69] 17.286[69] — –49[69]

Al3Hf

L12
a 4.08[24] — 103.8[24] –36.828[24]

L12
b 4.05[31] — — —

DO22
a 3.944[24] 8.910[24] 105.4[24] –38.649[24]

DO22
b 3.931[34] 8.930[34] — —

DO23
a 3.987[24] 17.179[24] 10.48[24] –39.632[24]

DO23
b 4.010[36] 17.653[36] — —

Al3Y
L12

a 4.263[62] — 77.25[65] –41.7[62]

L12
b 4.32[6] — — —

Al3La
L12

a 4.454[62] — 62.65[62] –30.5[62]

L12
b 4.45[62] — — —

  注：a 为计算值，b 为试验值。

Sc 和 Hf 元素形成的 Al3X 相杨氏模量较高。其中 L12

结构的化合物杨氏模量明显小于其他两种结构，所以

L12 结构的 Al3X 化合物刚度最小。

B/G 和泊松比 v 的值决定了固体的脆性和可塑性，

也就是说，B/G<1.75 或 v<0.26 的固体通常是脆性的，

否则为塑性，并且泊松比与 B/G 值越大，材料的塑性越

好 [82]。从图 3[62，65，74–75，77] 中可以看出，这 8 种化合物

均呈脆性，其中具有 L12 结构的 Al3Li、Al3Ti、Al3Zr 和
Al3Hf 具有较好的可塑性，具有 DO22 和 DO23 结构的

Al3X 化合物韧性较差。因此，Al3X 3 个结构，由于 DO22

和 DO23 结构中缺乏足够数量的滑移系统，L12 结构比

DO22 和 DO23 结构更具延展性 [83]。
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3 Al3X 相在铝合金中的工程应用

铝合金一直是飞机结构件的主要材料，得到了广泛

的工程应用。对于机身来说，强度、刚度、杨氏模量、疲

劳裂纹扩展、断裂韧性和耐腐蚀性能都非常重要。这主

要是因为机翼在飞行和滑行期间承受交变载荷，易产生

疲劳裂纹，通常使用添加 Zr 的 2024 铝合金，提高 Al3Zr
等含量，达到强度高韧性好的目的。尾翼是飞机的尾部，

由水平尾翼、垂直尾翼、升降舵和方向舵组成。其中水

平尾翼上表面和下表面通常产生弯曲应变，需要较高弹

表 2 Al3X 化合物的力学性能

Table 2 Mechanical properties of Al3X compounds

Al3X 相 结构 C11/GPa C12/GPa C13/GPa C33/GPa C44/GPa C66/GPa B/GPa G/GPa E/GPa v

Al3Li
L12

[11] 129.7 29.4 — — 37.7 — 62.8 42.2 103.5 0.236[66]

L12 125[65] 34.6[65] — — 39.2[65] — 62.7[70] 42.7[70] 104.4[70] 0.222[70]

Al3Lu
L12

[62] 159.85 38.43 — — 60.44 — 78.9 60.54 144.6 0.194

L12 159.9[62] 38.4[62] — — 60.4[62] — 79.0[71] 60.6[71] 154.6[71] 0.174[71]

Al3Sc
L12

[62] 181.62 41.56 — — 69.34 — 88.24 69.62 165.4 0.188

L12 182.6[72] 45.9[72] — — 68.4[72] — 85.9[62] 72.2[62] 169.1[62] 0.172[62]

Al3Ti

L12
[65] 188.28 65.23 — — 73.8 — 106.3 68.62 — 0.234

L12 189.4[65] 66.9[65] — — 76.3[65] — 104.3[20] 68.4[20] 168.4[20] 0.23[20]

DO22
[20] 190.4 83.1 43.1 214.7 92.2 125.8 103.7 87.2 204.3 0.17

Al3Zr

L12
[73] 187.0 61.7 — — 74.9 — 103.5 69.7 170.7 0.225

L12 182.2[65] 67.9[65] — — 72.5[65] — 102.6[74] 66.7[74] 164.5[74] 0.233[74]

DO23
[75] 201.54 68.61 44.13 199.82 81.59 102.85 106.6 85.7 202.8 0.183

Al3Hf

L12
[65] 176.88 68.23 — — 68.6 — 104.5 62.7 — 0.249

L12
[76] 176.6 69.2 — — 68.5 — 105.0 62.2 155.8 0.25

DO22
[76] 193.6 87.1 47.4 217.8 92.4 123.3 107.6 86.6 204.8 0.18

DO23
[76] 205.6 67.5 54.2 200.0 82.5 100.5 106.9 81.5 195.0 0.20

Al3Y L12
[62] 158.6 33.2 — — 61.6 — 75.0 61.7 145.3 0.177

Al3La L12
[62] 123.1 32.4 — — 44.9 — 62.7 45.1 109.1 0.21

图 3 Al3X 金属间化合物的韧性 / 脆性（B/G>1.75 和 v>0.26 时易延展）

Fig.3 Ductility/brittleness of Al3X intermetallic compounds (B/G>1.75 and v>0.26 are ductile)
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性模量的铝合金。机翼和机身的支撑结构需要高静态

强度、抗疲劳性能，因此多采用微合金化含有抑制再结

晶的 Al3Zr 相的 7050、7055 等，保证飞机的可靠性、安

全性。同时，飞机刹车轮通常使用耐高温的 2219 铝合

金，含 Sc 铝制飞机机轮由于 Al3Sc 相，表现出了更高的

高温力学性能，在使用过程中具有更高的可靠性。与汽

车车轮不同，飞机机轮由两部分组成：内侧机轮半部和

外侧机轮。制动器应用于内轮，因此在高温下需要强度。

此外发动机架、风扇和压缩机的叶片同样需要更高的刚

度和高温力学性能 [84]。

在 Al 中加入 Li 会形成 Al3Li 相，可以在降低密度

的同时提高材料的强度和弹性模量，有利于提高机身、

机翼和尾翼的性能；Zr、Ti、Sc、Hf 等元素加入 Al 合金

形成的 Al3X 相，不但能够提高塑韧性，而且能够细化晶

粒，提高模量，有利于提高 Al 合金在飞机中的应用。美

国普惠航空发动机公司与美国铝业合作，将铝锂合金应

用于航空发动机冷端风扇叶片，能够减重 15% 以上，节

约燃料消耗。Hf、Lu 的加入，有利于形成 Al3Hf、Al3Lu
等高温稳定相，可提升耐热强度，有利于飞机机轮、发动

机架、风扇、压缩机叶片等零部件减重。

4 结论

通过综述近年来的一些文献发现，铝与合金元素形

成的 Al3X 相能够大幅提高铝合金力学性能，并且均具

有良好的机械稳定性。其中 Al3Ti、Al3Zr 和 Al3Hf 原子

平均结合强度最强。DO22 和 DO23 晶体结构的化合物

抵抗可逆变形能力高于 L12 结构的化合物，L12 结构的

Al3X 化合物刚度最小。

（1）Li 的加入形成 Al3Li，温度稳定范围为 0~800K，

降低密度的同时提高强度和弹性模量。

（2）Ti 的加入形成 L12 和 DO22 结构的 Al3Ti, 温度

稳定范围分别为 0~495K 和 495~1380K, 不仅可用于耐

高温铝合金，而且拥有高的弹性模量。

（3）Hf 的加入形成 L12、DO22 和 DO23 结构的 Al3Hf，
稳定范围分别为 0~650K、650~750K 和 750~1100K, 不
仅高温强度高，而且密度低。

（4）Zr 的加入形成 L12 和 DO23 结构的 Al3Zr，温
度稳定范围分别为 0~590K 和 0~1853K，不仅能够提

升高温力学性能，细化晶粒，而且能够阻止再结晶，提

高塑性。

（5）Sc、Y 等元素的加入形成 Al3Sc 和 Al3Y，温度

稳定范围分别为 0~1320K 和 0~1253K，不仅能够促进

高温力学性能提高，而且能够细化晶粒。

（6）La 和 Lu 的加入形成 Al3La 和 Al3Lu，温度稳定

范围分别为 0~1518.39K 和 0~1439K，不仅可以提高高

温强度，而且硬度高。

L12 型 Al3X 化合物是铝合金中常见的强化相，具有

高比强度和弹性模量等优异的力学性能。然而，单一元

素在微合金化的同时也会对材料造成不利的影响。例

如 Zr、Hf 和 Ti 的加入会形成低对称性的 DO22 和 DO23

结构，该相具有脆性。因此，微合金元素的组合添加形

成 L12 结构将是提升铝合金性能的有效途径。
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新型超高强度 β 钛合金的大进给铣削试验研究*

江一帆 1，史靠军 2，田 辉 2，李 亮 1

（1. 南京航空航天大学，南京 210016;
2. 中航西安飞机工业集团股份有限公司，西安 710089）

[ 摘要 ] 对在新型亚稳态 β 钛合金 M28 上应用大进给铣削工艺进行了试验研究。对比了常规方肩铣与大进给铣

削在各自典型参数下的切削力与材料去除率。通过对比“固溶 + 时效”处理前后 M28 铣削力揭示了热处理对切削

的影响，并分析了切削速度、每齿进给量对铣削力的作用。对大进给铣削 M28 与 TC4 进行了对比试验，相同参数下

M28 的切削力是 TC4 切削力的 2~3 倍。研究结果表明， M28 具有显著的热处理强化效应，相同条件下其切削力远

大于 TC4，大进给铣削能将更多的切削力沿轴向分解，对加工该类难加工材料有一定优势。

关键词： β 钛合金；M28；大进给铣削；切削力；热处理强化效应

Experimental Investigation on High-Feed Milling of A Novel Ultrahigh Strength β–Titanium Alloy

JIANG Yifan1, SHI Kaojun2, TIAN Hui2, LI Liang1

(1. Nanjing University of Aeronautics and Astronautics, Nanjing 210016, China;
2. AVIC Xi’an Aircraft Industry Group Company Ltd., Xi’an 710089, China)

[ABSTRACT] An experimental investigation of high-feed milling on M28, a novel metastable β–Titanium alloy, was 
presented. The cutting forces and material removing rate of shoulder milling and high-feed milling were compared in the 
typical cutting parameters of each style. Cutting forces were also compared to reveal the effect of solution and aging heat 
treatment on M28 in milling. The influence of cutting speed and feed per tooth on the cutting force was also analyzed. A 
comparison cutting experiment between M28 and TC4 shows that the cutting force of the former was almost 200%–300% 
times that of the latter. All the results show that M28 is imparted a strong reinforcement effect of aging treatment and the 
cutting force of it is much larger than that of TC4 in the same condition. Due to more proportion of the cutting force can be 
transmitted into the spindle axial direction, the high-feed milling shows some kind of advantage in the machining of such 
kind of hard-to-machine material.
Keywords: β–Titanium alloy; M28; High-feed milling; Cutting force; Heat treatment reinforcement
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“一代材料，一代飞机。”飞机的设计理念已经由单

纯强调静强度逐步发展到损伤容限设计原则，相应地，

对航空钛合金材料的要求也提高到具有高比强度、高

韧性、优异焊接性、低裂纹扩展速率、良好疲劳性能等

综合性能 [1]。相对于常见的 α+β 型钛合金，亚稳态 β
型钛合金比强高、热处理强化效应高、淬透性好并且断

裂韧性优良，其优异的性能使其在航空零件上的应用

逐步增加 [2–5]。M28 是我国新近试制成功的一种超高

强度亚稳态 β 钛合金，室温下强度接近 1500MPa，是制

造飞机起落架、主承力框、接头、直升机旋翼桨毂等航

空结构件的理想材料。

合适的切削加工工艺是新型超高强度钛合金成功

应用的关键环节之一。国内外对现有 β 类钛合金的切

削加工研究从不同角度表明了 β 类钛合金的加工难度。



792021年第64卷第15期·航空制造技术

RESEARCH 研究论文

在 20 世纪 70 年代 Zlatin 等 [6] 就已经发现，β 类钛合

金是所有钛合金种类中切削加工难度最大的。Rashid
等 [7] 对不同热处理状态的 Ti–25Nb–3Mo–3Zr–2Sn 钛合

金的车削进行了研究，发现低速车削（vc=50m/min）经

过“固溶 + 时效”处理后的此种钛合金的切削力远远高

于车削仅做固溶处理的材料的切削力。Donachie[8] 根

据车削试验的结果，建议在切削时效处理后的 β 钛合金

时应降低切削速度到 12~38m/min 的范围内。为了提高

Ti–6Cr–5Mo–5V–4Al 钛合金的切削加工性能，Rashid
等 [9] 尝试了激光辅助铣削（LAM）的工艺，以额外消耗

能量的代价在一定程度上获得了铣削力的减小与刀具

寿命的延长。Sun 等 [10] 对比了多种冷却方式下车削

Ti–5Al–5V–5Mo–3Cr 的切削力，发现液氮冷却方式下的

切削力较其他方式降低了约 30%。易湘斌等 [11] 也研究

了不同冷却润滑方式对铣削 TB–6 钛合金切削力的影

响，发现相同工艺参数下应用微量润滑技术（Minimum 
quantity lubrication，MQL）后的切削力较干式切削降低

约 20%。

大进给铣削在提高钛合金类材料的去除效率上有

优异的表现，已经在常见 α+β 钛合金（例如 TC4，TC21
等）航空零件的制造中得到了广泛应用 [12–13]。为了在

M28 钛合金的航空结构件上应用大进给铣削工艺，需

要充分掌握材料特性以及切削参数对切削力的影响，

在相关知识的指导下提高对此类难加工材料的加工效

率。本文通过对 M28 的大进给铣削试验，揭示了热处

理对材料切削力的影响以及时效处理后高强度 M28
的大进给切削力的变化规律，并对大进给铣削 M28 与

TC4 的切削力进行了对比，从而为评估其切削加工性

提供参考。

1 试验及方法

1.1 工件材料

M28 其名义成分为 Ti–4AI–5Mo–5V–6Cr–1Nb，经
过时效处理后其室温强度接近 1350MPa[5]。试验所用

M28 钛合金的材料成分见表 1。图 1[1，5] 显示了 M28 钛

合金与部分常见 α+β 型钛合金的强度对比，M28 钛合

金出色的材料性能，尤其是强度性能，使其在飞机起落

架、主承力框、接头与直升机桨毂等重要结构件上有很

好的应用前景。

1.2 机床

试验使用的机床为 Mikron UCP710 五坐标加工中

心，其性能参数分别为主轴转速 1800r/min，功率 15kW，

最大扭矩 87N ·m，最大进给速度 20m/min，行程（X/Y/Z）
700/650/550mm。

1.3 试验

首先进行了大进给切削与常规方肩铣的对比试

验，考察了切削热处理后的 M28 钛合金时两种加工方

式的切削力与刀具磨损情况。方肩铣使用了 WK10 菱

形刀片（后角 15°，刀具的螺旋角 90°，主偏角 90°），大
进给铣削则使用了 WSM35S 三角形圆弧刃刀片（后角

15°），如图 2 所示。刀具直径均为 25mm，冷却条件为

切削液外冷。选取了两种切削方式各自的典型切削参

数进行试验，两者的切削参数以及相应的理论金属去

除率见表 2。以后刀面磨损量（VB）达到 0.3mm 作为

刀具失效标准。

大型航空整体框类零件的工艺流程涉及对“固溶

+ 时效”处理前后 M28 钛合金的切削加工，因而需要研

究分析 M28 钛合金的时效处理对其切削力的影响。根

据生产实际，M28 钛合金零件分为粗加工、半精加工与

表 1 试验用 M28 钛合金成分（质量分数）
     Table 1 Composition of M28 for experiment (mass fraction) %

Al Mo V Cr Fe Nb Ti

3.73 4.98 4.09 5.82 0.29 1.08 余量

图 1 M28 与常见 α+β 型钛合金的强度对比

Fig.1 Strength comparison of M28 and common α+β titanium alloy
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图 2 WK10 刀片与 WSM35S 刀片

Fig.2 WK10 insert and WSM35S insert 
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精加工 3 个主要工序，在粗加工后安排有材料的时效处

理工序。粗加工中主要使用方型大进给刀片，半精加工

中除了使用方型大进给刀片外还使用了三角形圆弧刃

大进给刀片。

首先进行热处理前后M28钛合金的切削对比试验，

使用方型大进给刀片（SDMT09T312–NM），如图 3 所

示，硬质合金牌号为 YBS203。刀具直径 25mm，冷却条

件为切削液外冷。在相同速度下，考察两种热处理状态

下的 M28 钛合金的切削力随每齿进给量的变化，试验

切削参数见表 3。
研究还进行了 M28 热处理后与 TC4 的切削力对

比试验，使用相同的参数与刀具进行大进给切削，从而

对比两种材料的切削力。刀片选用 WSM35S 三角形圆

弧刃刀片，刀具直径为 25mm，冷却条件为切削液外冷。

试验切削参数见表 4。
1.4 测量与检验

切削力测量系统由 Kistler 9625B 型三向压电式测

力仪（具体测量性能见表 5）与 Kistler 5073A 型电荷放

大器以及配套的数据处理板卡与 DynoWare 测量软件

组成，如图 4 所示。测力仪的采样频率设定为 5000Hz。
Fx 的方向与刀具进给方向平行，Fy 的方向与刀具切宽

方向平行，Fz 的方向与主轴轴向平行。本文取稳定切削

状态下各方向切削力峰值的平均值为切削力的数值。

观测刀片的后刀面磨损量使用 CXSP–2KCH 型

CCD 显微相机及其配套测量软件。

试验还对热处理前后的 M28 钛合金进行了金相

观察。在热处理前后的同一块 M28 钛合金锻件上

取样，试样经过抛磨制备后使用 Korll 试剂（HNO3∶ 
HCl∶HF∶H2O = 2.5∶1.5∶1∶95）进行腐蚀，观测金相

组织的设备为 KEYENCE 公司 VHX–600 超景深三维

光学显微镜。

表 2 方肩铣与大进给铣削参数

Table 2 Cutting parameters of shoulder milling and high-feed milling

加工
方式

切削速度
vc/

（m·min–1）

每齿进给量
fz/

（mm·z–1）

切深
ap/
mm

切宽
ae/

mm

金属
去除率 /

（cm3·min–1）

方肩铣 45 0.1 5 1 0.29

大进
给铣

45 0.8 0.4 4 0.92

图 3 方型大进给刀片 
Fig.3 Square high-feed insert

15°

表 3 热处理前后 M28 切削力试验参数

Table 3 Experimental parameters of M28 cutting force in pre/post 
heat treatment conditions

切削速度 vc/
（m·min–1）

每齿进给量 fz/
（mm·z–1）

切深 ap/
mm

切宽 ae/
mm

30

0.4

0.5 50.6

0.8

表 4 M28 与 TC4 切削力试验的切削参数

Table 4 Cutting parameters of M28 and TC4 cutting force experiment

切削速度 vc/
（m·min–1）

每齿进给量 fz/
（mm·z–1）

切深 ap/
mm

切宽 ae/
mm

20

0.8 0.7 6.25
40

60

80

60

0.4

0.7 6.25
0.6

0.8

1.0

图 4 切削力测量系统

Fig.4 Dynamometer system

三向测力仪 电荷放大器

Fy Fz

Fx

Vf

表 5 Kistler 9625B 测力仪性能

Table 5 Performance of Kistler 9625B

测量方向 量程 /kN 灵敏度 /（pC·N–1） 固有频率 /kHz

X/Y –15~15 ≈ –7.5 2.3

Z –20~30 ≈ –3.7 3.5
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2 结果与讨论

2.1 方肩铣与大进给铣削对比试验

常规方肩铣与大进给铣削两者的切削力对比如图 
5 所示，可见方肩铣的铣削力的主要分力是切宽方向

的 Fy，轴向分力 Fz 最小，而大进给铣削的切削力主要

分力是主轴方向的 Fz。两种加工方式的刀具磨损情况

如图 6 所示。在较为保守的切削参数下（vc=45m/min，
fz=0.1mm/z，ap=5mm，ae=1mm），常规方肩铣的刀具迅速

失效，其磨损前的切削行程大约为 1m。而大进给铣削

虽然降低了切深（ap=0.5mm），但在相同的切削速度下可

以使用数倍于常规方肩铣的每齿进给量（fz=0.8 mm/z），
从而达到了约 3 倍于方肩铣的金属去除量。切宽则是

根据两种刀片的不同结构特点进行选择的。

大进给刀片通常采用小主偏角 Kr 或圆弧形底刃的

外形设计从而实现切屑减薄，如图 7[12] 所示，在相同的

切深 ap 与每齿进给量 fz 下，随着 Kr 的减小，切屑理论

横截面积的厚度将随之减小 [12]，对直边刀片即有 h= 
sin（Kr）×fz。可见更小的刀具 Kr 能在保持切削厚度

的条件下应用更大的每齿进给量从而提高加工效率。

圆弧底刃大进给刀片在其切削区横截面上的切屑厚度

h 逐步变化 [13]，其切削横截面 SA1A2C2C1
如图 8 所示。

SA1A2C2C1
=SO1O2C1C2

+SO2C2A2
–SO1C1A1

–SO1O2A2A1
� （1）

因而可得

SA1A2C2C1
= fz ·R – fz  ·R ·cosθ （2）

cosθ =
−R a
R

p  （3）

不难得出

SA1A2C2C1
= fz ·ap （4）

可以发现，圆弧底刃大进给刀片的最大切削横截面

积由每齿进给量 fz 以及切深 ap 决定，且与其圆弧半

径无关，当切深一定时，最大切削横截面积即正比于

每齿进给量。通常切削力的大小受到切削横截面积

的影响 [14–15]，这也在切削力与每齿进给量之间近似线

性的变化关系中得以体现。可以发现，大进给铣削通过

减小刀具的主偏角，在维持切削横截面积不变的同时，

达到了减薄切屑厚度的效果，因而在控制切深（通常不

超过 1mm）的同时应该适当增大每齿进给量，从而保证

刀具能够切入工件而不因切削截面的厚度过小发生划

擦。较小的主偏角能够更多地引导切削力向轴向传递，

如图 9 所示，这一点在试验的切削力结果中也得到了较

为充分的体现。

这里需要指出的是，由于两种刀片的材质不同，结

构不同，切削参数不同，因而无法就此认为大进给切削

相对方肩铣方式有更长的刀具寿命，但通过对比试验较

好地展现了两种不同铣削方式的参数选用特点与典型

参数下刀具失效前的材料去除量对比。显然大进给铣

削方式在材料去除率与刀具失效前的材料去除量上表

现相对更好。由于方肩铣的切宽方向分力 Fy 最大，那

图 5 方肩铣与大进给铣削的切削力

Fig.5 Cutting forces of shoulder milling and high-feed milling
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0
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三向切削力

图 6 方肩铣与大进给铣削的刀具磨损

Fig.6 Tool wear of shoulder milling and high-feed milling
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图 7 大进给刀片的主偏角

Fig.7 Kr of high-feed insert
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图 8 圆弧底刃最大横截面

Fig.8 Cross section of circular edge
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么运用这方式加工侧壁时就需要注意刀具发生让刀的

可能，对机床主轴与刀柄的刚度提出了较高的要求。出

于刀具结构的特点，方肩铣依然可以用于 M28 等难加

工材料零件的侧壁结构，如在精加工中可以尽可能地利

用其切深但减少切宽与每齿进给量。而在粗加工与半

精加工中更适宜运用大进给铣削，从而发挥其材料去除

率高的特点。同时，由于大进给切削的轴向切削分力占

比最大，更多的切削力沿主轴的轴向传递，从而降低了

振动的风险，尤其是在进行大悬伸铣削时，其加工稳定

性要优于侧刃铣削方式 [12]，因此在加工 M28 等难加工

材料时对机床的刚度的要求也更低。

2.2 热处理对材料切削力的影响

图 10 对比了相同参数下大进给铣削热处理前后

M28 钛合金的三向切削力。材料的热处理状态对进给

方向切削分力 Fx 与切宽方向切削分力 Fy 的影响并不显

著。Fx 与 Fy 两者在材料热处理前后的变化量在 5%~6%
范围内。材料热处理状态对轴向切削分力 Fz 的影响

更为明显，材料热处理后的 Fz 相比热处理前的增大了

10%~15%。这一现象与大进给铣削工艺的特点也较为

吻合，即切削力可以更多地沿轴向传递 [12]。在每齿进

给量较小（fz=0.4mm/z，fz=0.6mm/z）的情况下，材料热

处理前后的切削分力 Fx 与 Fy 非常接近，这可能是由于

较小的每齿进给量会使切屑厚度进一步减薄，更薄的切

屑在更容易受切削热的作用而发生材料软化，从而在一

定程度上抵消了热处理带来的强化效应。

经过抛磨与腐蚀，可以观察到“固溶 + 时效”处理

前后的 M28 钛合金金相组织，如图 11 所示。

M28 的金相组织以等轴 β 晶粒为主，而且其 β 晶粒

的尺寸普遍在 300~500μm 之间，甚至可以用肉眼分辨。

如图 11（b）所示，经过“固溶 + 时效”处理后，M28 的

金相组织中粗大的 β 晶粒依然留存，在 β 相组织中可以

发现分布细密的针状组织，即析出 α 相。由于亚稳态 β
钛合金中经过固溶处理后能保留完全的 β 相组织，时效

处理时在 β 相组织中析出的细小、弥散的次生 α 相有显

图 9 主偏角对轴向切削力的影响

Fig.9 Effect of Kr on axial cutting force 

图 10 M28 热处理前后三向切削力对比

Fig.10 Comparison of three dimensional cutting forces before and 
after heat treatment of M28
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 图 11 M28 热处理前后金相组织

Fig.11 Metallographic structure of M28 before and after heat 
treatment
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著的强化效果 [2]，此外材料中含有的能强化 α 相的合金

元素（例如 Al），也可以在固溶处理中提高针状 α 相的

强度 [1]。因而热处理后的 M28 钛合金的强度将得到进

一步提升。

2.3 大进给铣削 M28 的切削力

大进给切削工艺的特点在于小切深与大进给量的

结合，实际生产中切深与切宽的选用则主要取决于刀具

结构与机床主轴功率，因此试验主要考察切削速度与每

齿进给量对 M28 钛合金大进给铣削力的影响。工件材

料为经过“固溶 + 时效”处理的 M28 钛合金。

大进给铣削 M28 钛合金时，进给方向分力 Fx 随切

削速度 vc 的增长而平稳增长，切宽方向 Fy 对切削速度

vc 的变化并不敏感，在切削速度增大的过程中仅有小幅

增长，Fz 在切削速度 20~40m/min 的区间内增幅较小，

当切削速度超过 40m/min 后随切削速度的增长较为迅

速，如图 12（a）所示。

钛合金是一种典型的应变率敏感材料，切削过程中

随着塑性变形的进行，应变率硬化效应、应变硬化效应

在增强变形应力的同时，作为其副产品的由塑性功转化

而来的热量又能使流变应力减小，即热软化效应，不同

机制间的相互竞争的最终结果在宏观上即表现为切削

速度对切削力的影响 [16]。由于在大进给铣削较低的切

削速度范围内，切削速度的增加导致了应变率的升高，

但由此引发的应变率强化效应并没有达到触发热塑性

失稳的强度，总体上应变率硬化与应变硬化占据主导地

位。切削速度超过 40m/min 后切削力的快速增长可能

是由于切削速度的增加进一步加剧了材料在高频冲击

下的应变率强化与应变强化效应，因而宏观上切削力伴

随着切削速度的增加而快速上升。

M28 的各向切削分力随每齿进给量 fz 的增加，均呈

现出近似线性的关系，如图 12（b）所示。进给分力 Fx

随每齿进给量的增长速度在三者中相对较快，当每齿进

给量超过 0.8mm/z 后，轴向分力 Fz 对每齿进给量的增

长相对变快，而切宽方向分力 Fy 随每齿进给量的增长

则相对较为平缓。

由于 M28 钛合金是一种新近投入应用的材料，为

了直观展现其热处理后的材料强度，便于对实际生产中

切削工艺的调整进行指导，本文还开展了 TC4 与 M28
两种钛合金的大进给铣削对比试验。试验使用了相同

的刀具与加工参数，两种钛合金材料的切削力对比如

图 13 所示。M28 钛合金进给方向切削力 Fy 与轴向切

削力 Fz 可以达到铣削 TC4 钛合金时的 2~3 倍，这与其

金相组织中富含的粗大 β 相有关。β 相能提高材料的

剪切强度 [17]，因而切削区域中发生塑性变形需要的应

力也更大。“固溶 + 时效”处理后析出的弥散 α 相对材

料的强化效果显著，而切削加工通常会使析出的 α 相分

布更为均匀，进一步强化时效效应 [2]。此外，粗大晶粒

间启动塑性滑移所需要的能量更多 [18]，这使得经过热

处理后的 M28 钛合金的切削力远高于作为参照的 TC4
钛合金的切削力。而 M28 钛合金切宽方向切削力 Fy

相对铣削 TC4 钛合金的切宽方向切削力更小，约为其

50%~60%，这可能是由于 M28 钛合金相对 TC4 有更高

的材料弹性模量，切削过程中已加工表面的回弹相比切

削 TC4 钛合金有所减小，所以对刀具切宽方向的作用

力相对更小。

3 结论

本文对“固溶 + 时效”处理前后的 M28 钛合金进

行了金相组织观察分析与大进给切削试验，通过对热处

理后的 M28 钛合金大进给铣削试验，研究分析了切削

速度与每齿进给量对切削力的影响，并对比了相同参数

下大进给铣削 TC4 钛合金与 M28 的切削力。通过上述

研究可以得出以下结论：

（1）针对 M28 钛合金的加工，大进给铣削方式在典

型参数下相对方肩铣方式有较好的材料去除能力。典

型参数下大进给铣削的材料去除率以及刀具失效前的
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图 12 切削速度和每齿进给量对 M28 切削力的影响

Fig.12 Effect of cutting velocity and feed per tooth on M28 cutting force
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材料去除量都优于方肩铣。大进给刀片较小的主偏角

使其切削力主要沿主轴的轴向传导。

（2）热处理对 M28 钛合金大进给铣削在主轴方向

的分力 Fz 的影响较为显著，铣削热处理后材料的 Fz 较

之热处理前材料的 Fz 增加了 10%~15%。切削力的增

大与“固溶 + 时效”热处理对 M28 钛合金的强化作用

有关。

（3）切削速度对 M28 钛合金的大进给铣削力有一

定的影响，当切削速度超过 40m/min 后，轴向切削力 Fz

随切削速度增加的幅度增大。

（4）大进给铣削时，增加 Fz 能够增加切削截面积，从

而使得切削力与每齿进给量 fz 间呈现近似线性的关系。

（5）热处理后 M28 钛合金有很高的切削力，其加工

难度远大于 TC4。相同参数下大进给铣削热处理后的

M28 钛合金，进给方向切削力 Fy 与轴向切削力 Fz 为铣

削 TC4 钛合金时的 2~3 倍，而切宽方向切削力 Fy 则约

为铣削 TC4 钛合金时的 50%~60%。

（6）对 M28 钛合金，尤其是“固溶 + 时效”处理后

的 M28 钛合金，由于大进给铣削工艺能将切削力更多

地沿主轴方向分解传导，在一定程度上有助于充分利用

机床刚度，减少加工时大切削力对工艺系统的冲击。但

应用时应该严格控制切削速度，在机床刚性允许的情况

图 13 M28 与 TC4 切削力对比

Fig.13 Cutting force comparison between M28 and TC4
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下适当提高每齿进给量。而切深与切宽的用量应该统

筹考虑机床所能提供的扭矩与机床刚度。
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局部近似平面 V 型沟槽减阻特性数值模拟研究*

徐 琰，张 臣，汪子轩

（南京航空航天大学，南京 210016）

[ 摘要 ] 随着仿生表面工程技术的发展，表面微织构的减阻特性被越来越多地研究，但其应用却受到物体复杂的表面

形状等条件限制，单一的微织构并不适用于全局，进行整体分析计算成本较大。为解决这个问题，采用离散的思想，将

复杂曲面分成局部近似平面考虑，探究微织构在局部近似平面上的减阻特性。基于边界层理论提出一套微织构的高度

和位置设计方法，并在近似平面表面布置不同形状、深度、宽度、间距的 V 型沟槽结构，利用计算流体力学方法模拟近似

平板表面的气流流动，探究各种特征参数对于 V 型沟槽在近似平面上减阻效果的影响。经过分析得出，在流速为 25m/
s 时，得到深度 0.2mm、宽度 0.3mm 的三角形微织构沟槽具有最佳减阻效果，达到 5.51%，最佳无量纲参数 y+=13.86。在

进行微织构设计时，无量纲参数保持在 14 左右具有最佳的减阻效果。减阻微织构的宽深比必须小于 1.5，且间距越小，

其减阻效果越明显。

关键词： 计算流体力学；非光滑表面；减阻；局部近似平面；数值模拟

Simulation Analysis on Drag Reduction Performance of Characteristic Parameters of 
V– Groove on Local Approximate Plane

XU Yan, ZHANG Chen, WANG Zixuan
(Nanjing University of Aeronautics ＆ Astronautics, Nanjing 210016, China)

[ABSTRACT] With the development of biomimetic surface engineering technology, the drag reduction characteristics 
of surface microtexture have been studied more and more, but its application is limited by the complex surface shape of 
the object and other conditions. A single microtexture is not applicable to the overall situation, and the overall analysis will 
consume a large amount of computing costs. In order to solve this problem, this paper adopts the idea of discrete, divides 
the complex surface into local facet to consider, and explores the drag reduction characteristics of micro-texture on local 
facet. Based on boundary layer theory, a design method of micro texture height and position is proposed, and in a small flat 
surface layout of different shape, depth, width and spacing of V–groove structure, using the method of computational fluid 
dynamics simulation of airflow in the small flat surface, various characteristic parameters for V–groove on the choice of 
drag reduction effects are explored. After analysis, the following rule can be obtained. When the flow velocity is 25m/s, the 
triangular micro-texture groove with depth of 0.2mm and width of 0.3mm has the best drag reduction effect, reaching 5.51% 
and the best dimensionless parameter y+=13.86. In microtexture designing, the dimensionless depth parameter is kept at 
about 14, which has the best drag reduction effect. The width to depth ratio of the drag reduction microtexture must be less 
than 1.5, and the smaller the spacing, the more obvious the drag reduction effect.
Keywords: Computational fluid dynamics (CFD); Non-smooth surface; Drag reduction; Local approximate plane;
                    Numerical simulation
DOI: 10.16080/j.issn1671-833x.2021.15.086
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为了适应未来航空发展的需求，飞行器正向大推重

比、高速、高续航能力等方向发展，然而随着全球环保意

识的不断增强，对耗油率也提出更高要求。在民用客机

飞行时，摩擦阻力和诱导阻力占总阻力的绝大部分。目

前，减阻技术研究的重点都是致力于减小这两种阻力，

民用客机注重燃油经济性，即使阻力降低 1% 也能给航

空公司带来相关可观的经济效应 [1]，因此减阻技术一直

是整个航空界的研究焦点。

为了减少物体表面的摩擦阻力，许多湍流边界层控

制方法被提出，根据是否需要额外能量介入，可以分成

主动控制减阻和被动控制减阻两类。这两种方法又以

不同的减阻理论为标准进行了分类，如图 1 所示。

由于主动控制减阻技术需要外部输入能量才能实

现减阻，在追求可持续化发展的今天，在实际工程应用

中可行性较低，仍停留在试验研究阶段，多是为了探究

湍流猝发的机理。而非光滑表面减阻技术因其具有不

添加任何外部能量和装置，仅通过改变自身表面结构就

能够实现减阻效果的特性，能够有效控制成本，满足未

来可持续发展需求，一直是减阻领域的一个重要研究热

点，具有重要的理论意义与工程实用价值 [2]。

非光滑表面减阻技术是一种通过改变物体表面微

尺度结构，达到减阻效果的被动控制手段。它首次由美

国 NASA 研究中心的 Walsh 提出，通过对鲨鱼皮表面

结构的研究，发现鲨鱼皮表面的顺流向微小肋条结构可

以有效地降低壁面的摩擦阻力，该成果打破了光滑表面

阻力小的传统思维。Huang 等 [3] 从湍流边界层角度对

微织构进行了研究，并在机翼表面覆膜，降低了 7% 的

阻力。Martin 等 [4] 对间断的纵向肋条进行研究，发现

纵向肋条能有利于阻隔涡的横向发展，减小了剪切应力

的产生，从而减小了阻力。Choi[5] 在边界层减阻机理的

探索过程中发现，沟槽表面可以减少近壁区边界层的速

度脉动，在风洞试验中表明，在 20~100Hz 的范围内，沟

槽结构可以显著减小壁面脉动压力。Bixler 等 [6] 将微

织构布置在封闭管道中，分别以流体流速、流体黏度和

微织构的几何形状为变量进行试验，结果表明微织构

结构可以减小流动过程中的压降，实现减阻。国内在

非光滑表面减阻性能的研究起步较晚，南京航空航天

大学潘家正 [7] 将不同尺寸及间距的沟槽结构横向布置

于平板，并在风洞中进行试验，得到 10.2% 的减阻量，

基于对流动状态及雷诺数的分析，提出了“微型空气轴

承”理论，认为横置沟槽改变了流体流动状态，并在沟槽

内部形成涡结构，充当“微型空气轴承”的作用，实现减

阻。戎瑞等 [8] 采用数值计算方法，在 NACA0018 翼型

上布置脊状结构，分析了脊状结构对翼型边界层速度分

布和尾迹速度分布的影响，发现在翼型前端布置脊状结

构，可以提前边界层分离点，并提前结束分离区域，而在

后段布置脊状结构，提前分离点的同时，还有效控制了边

界层分离，增加了升力，减小了阻力。Zhang 等 [9] 利用有

限元分析方法，提出了一种确定微织构布置位置的方法。

在叶片表面布置微织构，与光滑叶片相比具有减阻效果，

优化了叶片的气动性能。刘梅等 [10] 采用大涡模拟，探究

沟槽结构引起的熵产变化规律，发现沟槽结构能够有效

减小近壁区总熵产，为沟槽减阻优化提供理论依据。

经过多年的研究，减阻微织构的发展还存在一些问

题： （1）部分学者们总结出一套采用将微织构尺寸无量

纲化来进行微织构高度设计的方法，然而该方法只能针

对平面，在曲面中的应用较少，对于曲面的适应性并未

进行深入研究； （2）很多学者从边界层角度研究具有减

阻效果的微织构高度问题，对于微织构的其他几何特征

参数如位置、宽高、数量等多是通过试错法，得出减阻效

果较好的结论，对设计原理未做过多分析，特征参数对

微织构减阻效果的影响规律不明确。因此本文采用离

散的方法，将复杂曲面分成局部小平面研究，探究微织

构在局部小平面上的减阻特性，基于边界层理论提出一

套微织构的高度和位置设计方法，并在小平面表面布置

不同形状、深度、宽度、间距的 V 型沟槽结构，利用计算

流体力学方法模拟小平板表面的气流流动，探究各种特

征参数对于 V 型沟槽在小平面上的减阻效果影响。

1 减阻微织构设计

许多学者发现，微织构的减阻效应主要与边界层有

关，因此本文的减阻微织构的设计主要基于边界层理

论，通过外部流场的流速以及绕流物体的特征尺寸，并

对尺寸进行无量纲化，确定近壁区边界层过渡层范围，

从而确定特征高度和位置参数范围，利用仿真手段对结

构参数进行优化，最终确定最优参数，如图 2 所示。

1.1 基于边界层的微织构设计方法

绕流流场可以划分为边界层和外流区两个部分，图
图 1 减阻技术分类

Fig.1 Classification of drag reduction techniques
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3 是流体在平壁上的流动情况，流体速度在壁面上为 0，
然后沿壁面法线方向 y 不断增加并最终达到来流速度

u0。按普朗特的边界层概念，将速度从 u=0 到 u=0.99u0

对应的流体层厚度为边界层厚度，用 δ表示。而边界层

内的横向流动也分为层流与湍流两种形态。如图 4 所

示的平壁扰流流动中，在平壁的前部，边界层内的层流

向后部的湍流过渡。

在湍流区域，自由流的动能被转化为湍流波动，然

后通过黏性作用耗散为内能 [11]。在壁面区域边界层中

大部分湍流动能产生于黏性底层、缓冲层和对数律层，

如图 5 所示。

边界层区域是根据壁面的无量纲距离 y+ 确定的。

y
yu
v

+ = τ  （1）

其中，y 是距离壁面的量纲距离；v 为运动黏度；uτ 为壁

面应力剪切速度。

通常近壁区在 y+ ≤100 的范围内，其中黏性底层

0≤y+≤5，黏性切应力为主导，湍流切应力为 0。过渡

层 5≤y+≤30，黏性切应力和湍流切应力同时存在。对

数律层 30≤y+≤100，湍流剪应力占主导 [11]。

1.2 尺寸无量纲化

为了方便根据边界理论进行微织构设计，微织构几

何形状尺寸通常采用无量纲化的参数。主要考虑微织

构的高度 h、宽度 w 和间距 s，如图 6 所示。

间距：s
su
v

+ = τ  （2）

高度：h
hu
v

+ = τ  （3）

宽度：w
wu
v

+ = τ  （4）

其中 uτ
τ
ρ

=










0
1 2/

 （5）

μ=ρv （6）

τ ρ
δ0

2
1 4

0 0225= 




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.

/

u v
u

 （7）

其中，s 为微槽间距；h 为沟槽高度；w 为沟槽宽度；μ为

动力黏度；v 为运动黏度；u 为管内平均流速；uτ 为壁面

图 2 减阻微织构设计流程

Fig.2 Design flow of drag reduction microtexture
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图 3 边界层及边界层厚度

Fig.3 Boundary layer and boundary layer thickness
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Fig.4 Flow patterns in boundary layer
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应力剪切速度；τ0 为壁面剪切应力；ρ为密度。

在 Rex
u x

= < ×
ρ
µ

0 53 10 范围，边界层内的流动为层

流，边界层厚度为：

δ = ×





 = × −4 96 4 96

1 5
1 5. . Re

/
/v

ux x  （8）

在 Rex
u x

= > ×
ρ
µ

0 63 10 范围，边界层内的流动为湍

流，边界层厚度为：

δ = ×





 × −0 37 1 5. Re /v

ux x

1/5

= 0.37  （9）

在 Re ~x
u x

= = × ×
ρ
µ

0 5 63 10 3 10 区间，边界层内的流

动处于过渡状态 [12]。式中，x 为 x 方向；u0 为来流速度。

将式（9）带入式（7）得：

τ0=0.029ρu2（Rex）
–1/5 （10）

将式（10）带入式（5）得：

uτ=0.17uRex
–1/10 （11）

将式（11）带入式（2）~（4）得：

s
su
v

x+
−

=
0 17 1 10. Re /

 （12）

h
hu
v

x+
−

=
0 17 1 10. Re /

 （13）

w
wu
v

x+
−

=
0 17 1 10. Re /

 （14）

2 数值模拟方法及验证

2.1 曲面分区域分析数值模拟方法

本文对沟槽微织构进行仿真，并对其仿真结果进行

对比分析，探究沟槽微织构的减阻特性。由于物体表面

曲面各异，为使减阻效果最大化，单一的微织构无法适

应全局，因此将曲面分成局部小平面讨论，由于曲面上

流动情况复杂，将曲面分成几个局部平面单独考虑，前

后的边界条件无法用简单的 FLUENT 命令进行描述，

针对这一问题使用 FLUENT 中 profile 命令来实现，如

图 7 所示，将计算域 1 进行计算，计算完成提取出口条

件，并导入到计算域 2 中作为入口边界条件，从而实现

局部平面到完整曲面的过渡，可以有效降低计算成本，

并使微织构减阻效果最大化。

2.2 计算域模型建立及网格划分

为了同时对比具有微织构的表面和光滑表面的阻

力，将两种平板放置在同一个计算域内进行仿真。以 V
槽为例，计算域如图 8 所示。光滑面在计算域顶部，沟

槽面在底部，底部沟槽条数统一为 10 条，为避免仿真过

程中上下边界层相互干扰，计算域高度设置大于 10 倍

的沟槽深度，本次仿真中，最大沟槽深度为 0.5mm，因此

高度设为 5mm。针对局部平面，选取小尺度计算域，本

文中计算域长度设为 5mm。

本文采用 ANSYS 基于工作流的网格划分方法，划

分的网格是非结构网格，截面为六边形，具有高质量，且

在壁面具有边界层划分方式，能够使网格按一定比例增

长。如图 9 所示，第一层网格根据边界层理论对应主

y+=1，对应的高度为 0.0124mm。以 1.2 的比例递增，直

至网格尺寸为 0.5mm，以保证能够准确地捕捉壁面处的

流动状况，提高计算精度。

2.3 湍流模型及边界条件

由于雷诺平均法具有较好的计算精度，同时计算成

本较低，因此本文采用 Realizable k–ε两方程湍流模型，

结合 Ehanced wall treatment 近壁面处理，在求解计算域

中心的湍流区域的同时，也能很好地处理近壁面区域的

低雷诺数的流体，选用二阶迎风格式对方程进行离散，

采用 simple 算法进行迭代计算。

计算域在流体流动方向上的边界条件为周期边

界条件，采用流量入口，定义左右为对称边界，上下

图 7 曲面到局部平面

Fig.7 Surface to local plane

入口

出口
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气流
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图 8 计算域

Fig.8 Computational domain



90 航空制造技术·2021年第64卷第15期

研究论文 RESEARCH

边界为无滑移壁面边界条件，流体为空气，空气密度

ρ=1.225kg/m3，动力黏度 μ=1.789×10–5N·s/m2，运动黏

度 v=1.46×10–5m2/s。若流速超过 0.3Ma，气体性质则设

为可压缩空气。

2.4 算例验证

为了验证本文仿真方法的合理性，取一段光滑平板

进行计算，由于微织构尺度在近壁面的边界层内，因此

验证工作是针对近壁区边界层的验证，将摩擦阻力系数

理论值与仿真值进行对比（表 1），以验证减阻性。

取 1m 长的平板，由于流速区间较大，流速设置为

75m/s，理论上，平板上存在从层流到完全湍流的情况，

根据局部雷诺数计算，在该流速下，从 0.058m 开始层流

就开始向湍流转捩，在 0.58m 后处于完全湍流状态。

根据普朗特关于试验的总结，平板湍流边界层摩擦

阻力系数遵循以下关系：

C
x

f =
0 0576

1 5

.
Re /  （15）

其中，Rex 由通过平板的位置计算，即距平板前缘的距离。

在 FLUENT 中，使用式（14）计算壁面摩擦系数：

C
uf

w

b

=
τ
ρ1 2 2/   （16） 

其中，τw 为平板中点的壁面剪切应力；ρ为流体的密度；

ub 为平板的平均速度。ρ和 ub 通过仿真结果后处理，从

FLUENT 中获得。

在 1m 的平板上取 9 个点，均匀间隔 0.1m，将这 9
个点的摩擦阻力系数理论值与仿真值进行对比，具体数

据见表 1，对比湍流边界层摩擦系数理论值和 CFD 计

算结果，可以看出，两者的符合程度较高，最大误差在

2.5% 左右，且在 0.6m 开始误差很小，符合 0.58m 开始

形成完全湍流，因此所选择的 CFD 方法满足计算要求

的精度。

3 仿真结果及减阻机理研究

3.1 数值模拟计算结果

在物体绕流中，物体形状对物体的阻力影响很大，

形状会影响物体表面的压力梯度从而造成压差阻力的

改变，而在纵向微织构中，压差阻力不是主要阻力因素，

最主要的是摩擦阻力，摩擦阻力与摩擦阻力系数和表面

积有关，结构形状主要影响表面积和表面流速。下面选

取图 10 中的 4 种结构进行分析，该形状的灵感主要源

于鲨鱼皮表面的盾鳞结构。 
由图 11 可知，矩形和三角形的区别在于沟槽内部

空间的大小，结果显示三角形的减阻率优于矩形，根据

摩擦阻力的计算公式为：

F C
u
Af f f=

ρ 0
2

2
 （17） 

表 1 摩擦阻力系数理论值与仿真值对比

Table 1 Comparison between theoretical value and simulation value 
of friction resistance coefficient

位置 /m Cf（理论值） Cf（计算值） 误差 /%

0.1 0.004175 0.004152 0.53863

0.2 0.003518 0.003615 –2.68837

0.3 0.003248 0.003333 –2.56137

0.4 0.003086 0.003147 –1.94563

0.5 0.002976 0.003010 –1.11742

0.6 0.002891 0.002902 –0.38955

0.7 0.002823 0.002814 0.31975

0.8 0.002767 0.002740 0.99998

0.9 0.002720 0.002676 1.66731
图 10 微织构沟槽形状

Fig.10 Microtexture groove shape
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（a）矩形 （b）三角形

（c）梯形 （d）半圆形

（a）织构近壁面

（b）平板近壁面

图 9 微织构网格划分模型

Fig.9 Microtexture meshing model 
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其中，Ff为摩擦阻力；Af为表面积。

摩擦阻力与表面积成正比，矩形表面积大于三角

形，减阻率小于三角形。由三角形 1（w=0.15）和三角

形 2（w=0.3）进行对比可以发现，宽度增加，摩擦阻力

也随之增加，相对减阻率也增大。对比三角形 2、梯形

以及半圆，三角形的减阻效果比较好。图 12 为 4 种结

构的速度云图，其高度一致，在微织构内部速度都处于

低速区，对比矩形和三角形可以发现，在宽度一定的情

况下，微织构内部空间并不是越大越好。而三角形和梯

形减阻效果差距并不大，半圆形结构边界层相对于其他

3 个结构较厚，因此中间高速流区域相对较少，黏滞作

用较高。且相对于其他结构来说，半圆形对于气流的影

响不大，相当于增加了结构的表面积，阻力系数增加。

进一步对摩擦阻力系数进行分析，如图 13 所示，在

微织构底部，摩擦阻力系数较低，这与该区域流速较低

有关，这也验证了摩擦阻力系数受雷诺数影响，由图 13
（a）可知，在矩形拐角处，摩擦阻力系数变化较大，在沟

槽内部拐角，由于气流流速较小，因此摩擦阻力系数也

较小，趋向于0。在沟槽表面的拐角，由于处于开放区域，

气流流速较高，摩擦阻力系数较高。

从图 14 可以看到，微织构表面的压力分布并不均

匀，局部区域存在压力差，因此速度并不稳定，容易形成

涡流。由图 13（b）可以看到，三角形微织构的宽度对

表面拐角的摩擦阻力系数有所影响。对于三角形宽度

的影响因素将在下文进行详细分析。对比相同宽度和

高度的三角形和梯形微织构，摩擦阻力系数分布基本一

致，唯一不同点在于沟槽内拐角处。但从总的减阻率来

看，沟槽内部拐角并不是越多越好。从结构来看三角形
图 11 微织构沟槽形状对阻力的影响

Fig.11 Influence of microtexture groove shape on drag
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图 12 微织构表面速度云图

Fig.12 Surface velocity nephogram of microtexture
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（a）矩形 （b）三角形

（c）梯形 （d）半圆形
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图 14 微织构表面压力云图

Fig.14 Surface pressure nephogram of microtexture

图 13 微织构表面摩擦系数分布

Fig.13 Friction coefficient distribution on microtexture surface
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沟槽具有较好的减阻性能，因此对三角形微织构进行微

织构的几何特征参数分析。

图 15 为相同宽度、间距（W=S=0.3mm），不同深度

的微沟槽对阻力的影响，分析可知：

（1）在其他参数不变的情况下，随着微织构深度的

增加，减阻率的影响呈先增大后减小的趋势，当高度为
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的深度增加可以减小表面湍动能的分布，但同样有深度

限制，到一定程度局部湍动能分布就不再变化。当深度

增加到 0.3mm 时，局部湍动能分布就不再变化。湍动

能主要是系统能量耗散的表现，因此可以发现，微织构

能够减少系统的能量损失，对于抑制湍流产生具有一定

效果。

3.2 减阻机理分析

为进一步研究微织构深度对摩擦阻力的影响，探究

微织构的减阻机理，对微织构表面摩擦阻力系数分布进

行分析，如图 18 所示。微织构深度的增加，在沟槽底

部的壁面摩擦系数有所降低，但是在沟槽上表面拐角的

壁面摩擦系数会增加，平均摩擦系数随着深度增加而减

少，但是表面摩擦阻力与表面积有关，因此深度增加也

会造成表面积增加，因此总减阻率呈现先增大后减小的

趋势，且随着深度的增加，减阻效果有所下降。

从数值模拟结果来看，V 型沟槽表面黏性底层厚度

比光滑表面要厚，低流速区的存在，一方面隔离了壁面

和高速流体，另一方面，低流速区流动较稳定，降低了边

界层的湍动能，减小了近壁区的平均速度梯度，使得表

面摩擦阻力减小。
图 15 微织构沟槽深度对阻力的影响

Fig.15 Influence of groove depth of microtexture on resistance
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图 16 不同深度微织构表面速度云图

Fig.16 Surface velocity nephogram of microtexture at different depths
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0.2mm 时具有最佳减阻率，达到 2.04%；

（2）通过无量纲参数 y+ 可以发现减阻最高的情况

下 y+=13.86，宽深比为 1.5。
图 16 为速度云图，沟槽底部速度较低，随着深度的

增加，底部低速区域增加，但是沟槽表面的速度分布没

有变化，不会随着深度的增加而增加，只会增加黏性底

层的厚度，因此，减阻微织构的深度有一定限制。

图 17 为微织构表面湍动能分布，可以发现，微织构
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（a）h=0.2mm （b）h=0.3mm
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图 17 微织构表面湍动能云图

Fig.17 Turbulent kinetic energy nephogram of microtexture surface
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图 18 不同深度微织构表面摩擦阻力系数分布

Fig.18 Distribution of frictional resistance coefficient on 
microtexture surface at different depths

4 各参数对微织构减阻效果的影响规律研究

为了研究 V 型微织构设计方法，现对 V 型沟槽的

几何特征参数和流速进行研究，探究各参数对微织构减

阻效果的影响规律。

4.1 宽度参数对减阻率的影响

表 2 为不同宽度微织构对阻力的影响，对其进行分

析可以得到以下 2 个结论：

（1）当宽高比 <3 时，具有减阻效果，最佳减阻率为

2.04%，此时宽高比为 1.5 : 1；
（2）随着宽度的增加，物体表面的摩擦阻力递增，

与式（15）摩擦阻力系数计算公式相符合。

宽度的增加，增加了微织构表面积，因此摩擦阻力

系数增大，总阻力增加。

对不同宽度微织构表面速度云图（图 19）进行分析，

可以得出，微织构表面的速度梯度分布随着宽度的增加

越来越贴近光滑表面。当宽高比大于 1.5 时，微织构沟

槽内部基本不存在低速区，这种情况下，微织构可以看

作是宏观的粗糙表面，粗糙度越大，所受阻力越大，不具

有减阻效果。

对不同宽度微织构表面湍动能云图（图 20）进行分

析，可以发现，在高度不变的情况下，随着微织构宽度的

增加，微织构表面会出现湍动能高亮区域，这代表该区

域微织构造成了湍流的形成，对于减阻不利，虽然表现

在总阻力上，但是系统的能量损失增加。

此效应的出现，主要跟三角形微织构的宽高比有

关，当宽高比大于 1.5 时，就会在沟槽间出现湍流集中

区，分析图 17 也能反映该结论。因此在设计减阻微织
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表 2 微织构沟槽宽度对阻力的影响

Table 2 Influence of groove width of microtexture on resistance

三角编号
高度 h/

mm
宽度 w/

mm w/h 间距 s/mm 光滑壁面
摩擦力 /N

沟槽壁面
摩擦力 /N 减阻率 /%

W1 0.2 0.1 0.5 0.3 0.00005957 0.00005930 0.4459 

W2 0.2 0.15 0.75 0.3 0.00006689 0.00006633 0.8353 

W3 0.2 0.2 1 0.3 0.00007415 0.00007317 1.3114 

W4 0.2 0.3 1.5 0.3 0.00008853 0.00008673 2.0360 

W5 0.2 0.4 2 0.3 0.00010300 0.00010181 1.1593 

W6 0.2 0.6 3 0.3 0.00013190 0.00013192 –0.0147 

构时，宽高比不能大于 1.5。
图 21 为不同宽度微织构表面摩擦阻力系数分布，

可以发现，沟槽底部最小摩擦阻力系数随着微织构宽度

增加而增大，这是因为微织构宽度增加，微织构的微观

作用减小，微织构逐渐趋近于宏观的粗糙表面，因此无

限制地增加微织构的宽度不会对减阻有明显影响。而

微织构沟槽上表面拐点部分的摩擦阻力系数随着宽度

的增加先增加，后减少。当开始减小时，说明微织构的

微观作用开始减弱，开始向平面化发展。

4.2 间距参数对减阻率的影响 
表 3 为固定沟槽深度、宽度和数量的情况下，改变

沟槽间距的减阻效果表示，可知间距对阻力的影响成反

比关系，间距越小，微织构减阻率越高，当间距为 0 时最

高减阻率达 5.5%
图 22 为不同间距微织构近壁面的速度分布，可以

看到，当微织构的形状、深度、宽度确定时，沟槽内部的
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图 19 不同宽度微织构表面速度云图

Fig.19 Surface velocity nephogram of microtextures of different widths
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图 20 不同宽度微织构表面湍动能云图

Fig.20 Turbulent kinetic energy nephogram on microtexture surfaces of different widths
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Fig.21 Distribution of frictional resistance coefficient on 
microtexture surfaces with different widths

速度分布不随间距的变化而变化。因此间距对阻力的

影响主要表现在微织构间距那一段区域。而从表 3 的

结果结合式（15）摩擦阻力系数来看，微织构间距越大，

表面积越大，导致摩擦系数增大，最终总阻力增加。

图 23 为不同间距微织构近壁面的湍动能分布，直

接结论表面，该宽高比下微织构内部会存在湍动能集中

区，但是其强度会随着间距变化，当 s/h>0.75 时，沟槽间

的湍流区域开始连通起来，当 s/h>2 时，间距位置处开始

出现局部湍动能集中区，虽然总体仍然呈现减阻效果，

但是减阻率降低，且系统能量消耗变大。

图 24 为不同间距微织构表面摩擦系数分布，可以

看到，微织构内部摩擦系数无差别，差距在间距处，当微

织构间距为 0 时，该点的摩擦阻力系数最高，但是由于

只有一个点，因此总体影响不大，而间距处的摩擦阻力

随着间距增大而减小，但减小程度有限，当 s/h>2 时摩

擦阻力系数已降至最低，扩大间距将对摩擦系数影响不

大。虽然摩擦系数降低了，但是表面积增加了，综合来

看，摩擦阻力系数增加，摩擦阻力增大。

4.3 流速对减阻率的影响

表 4 为流速对于微织构摩擦阻力影响，可以看到，

速度变量也是壁面阻力的决定性较大参数，表面摩擦阻

力与无量纲高度参数成二次函数关系，如图 25 所示。

当气体为不可压缩气体时，微织构的减阻效果随着无量

纲数增加而降低，但突破 0.3Ma 后减阻率随着微织构的

高度无量纲数增加而增加。

4.4 影响规律总结

（1）对比矩形、三角形、梯形、半圆形，相同深度、宽

度、间距、数量情况下，三角形沟槽具有最佳的减阻效
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图 22 不同间距微织构表面速度云图

Fig.22 Surface velocity nephogram of microtexture with different spacing

表 3 微织构沟槽间距对阻力的影响

Table 3 Influence of groove spacing of microtexture on resistance

三角编号
高度 h/

mm
宽度 w/

mm 间距 s/mm s/h 光滑壁面
摩擦力 /N

沟槽壁面
摩擦力 /N 减阻率 /%

S1 0.2 0.3 0 0 0.00004361 0.00004121 5.5138 

S2 0.2 0.3 0.1 0.5 0.00005866 0.00005683 3.1191 

S3 0.2 0.3 0.15 0.75 0.00006613 0.00006427 2.8093 

S4 0.2 0.3 0.2 1 0.00007359 0.00007172 2.5400 

S5 0.2 0.3 0.3 1.5 0.00008853 0.00008673 2.0360 

S6 0.2 0.3 0.4 2 0.00010346 0.00010167 1.7255 

S7 0.2 0.3 0.6 3 0.00013333 0.00013155 1.3335 

果，梯形沟槽其次，半圆形沟槽减阻效果最差。在进行

减阻微织构设计时，尽量选择三角形微织构。

（2）在进行减阻微织构设计时，无量纲深度参数保

持在 14 左右具有最佳减阻效果。由于试验成本以及条

件限制，未进行试验验证，但 Bechert 等 [13] 曾对 V 形槽

平板表面做过风洞试验，结论为当 y+=16 时，减阻效果

最佳，减阻率为 5.1%。试验结果与其试验结果吻合，也

可以说明本文仿真手段的有效性。

（3）宽深比必须小于 1.5，否则会造成局部高强度

湍流区域，虽然总体表现仍然是减阻，但是系统能量损

失会增加。

（4）间距对于宽深比为 1.5 的沟槽来说，间距越小，

其减阻效果越大，因此在布置微织构时，展向连续布置。

（5）速度对于微织构的减阻效果影响较大，速度越
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图 23 不同间距微织构表面湍动能云图

Fig.23 Turbulent kinetic energy nephogram on microtexture surfaces with different spacing

大，其边界层越薄，因此相同 y+ 所对应的实际高度 y，在
高速情况下比低速情况下要小。

5 结论

本文基于边界层理论提出一套减阻微织构的高度

和位置设计方法，并通过仿真手段，用离散的方法，对

小平面的微织构减阻情况进行了研究，得出以下两点

结论：

（1）在其他条件不变的情况下，三角形微织构的减

阻效果更佳，在来流速度为 25m/s 时，深度 0.2mm、宽度

0.3mm、间距 0 的三角形微织构具有最佳减阻效果，达

5.5138%，最佳无量纲参数 y+=13.86。
（2）进行减阻微织构设计时，主要的因素为深度，

保持在 y+=14 左右具有较好的减阻效果。
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Fig.24 Frictional resistance coefficient distribution on microtexture surface with different spacing
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表 4 流速对阻力的影响

Table 4 Effect of flow velocity on drag

三角编号
高度 h/

mm
宽度 w/

mm
间距 s/

mm
流速 v/

（m·s–1）
y+ 光滑壁面

摩擦力 /N
沟槽壁面
摩擦力 /N

减阻率 /
%

V1 0.2 0.3 0 25 13.858217 4.3611E–05 4.12063E–05 5.5138 

V2 0.2 0.3 0 50 25.860347 0.00014118 0.00014026 0.6549 

V3 0.2 0.3 0 75 37.249160 0.00027599 0.00027890 –1.0544 

V4 0.2 0.3 0 100 48.257114 0.00044708 0.00045178 –1.0515 

V5 0.2 0.3 0 125 58.990267 0.00068813 0.00068642 0.2490 

V6 0.2 0.3 0 150 69.509390 0.00094972 0.00092962 2.1173 

V7 0.2 0.3 0 175 79.853801 0.00124824 0.00120475 3.4841 

V8 0.2 0.3 0 200 90.050959 0.00158693 0.00151054 4.8133 

V9 0.2 0.3 0 300 129.70911 0.00316865 0.00296367 6.4691 

图 25 无量纲高度参数与表面摩擦阻力关系

Fig.25 Relationship between height dimensionless number and 
surface friction resistance
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