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Ti-C含量对多孔TiC/FeAl复合材料孔型结构和
力学性能的影响

迟静, 李敏, 王淑峰, 吴杰*

(山东科技大学 材料科学与工程学院,青岛266590)

摘 要: 以尿素为造孔剂,利用自蔓延高温合成技术制备了多孔TiC/FeAl复合材料,主要考察了Ti-C含量(质
量分数为15wt%~35wt%)对多孔TiC/FeAl复合材料孔型结构和压缩性能的影响。当Ti-C含量不高于25wt%时,

多孔TiC/FeAl复合材料由毫米孔和孔壁微孔组成规则的复合孔型结构。相互连通的毫米孔产生于尿素颗粒的挥发

和液相迁移;微孔尺寸为10~50μm,产生于Fe-Al-Ti-C粉末的自蔓延过程,孔径随Ti-C含量的增加而增大。通过

调整尿素的体积分数,多孔TiC/FeAl复合材料的孔隙率可控制在56.64%~85.35%。当Ti-C含量不高于25wt%
时,多孔TiC/FeAl复合材料的抗压强度随Ti-C含量的增加而增大。当Ti-C含量高于25wt%时,多孔TiC/FeAl复

合材料壁面微孔形状很不规则,且抗压强度下降。孔隙率约为64.3%时,多孔Fe-Al金属间化合物和TiC/FeAl复合

材料(Ti-C含量为25wt%)的抗压强度分别为20.03MPa和66.68MPa,对应的应变值分别为4.77%和8.21%。另外,

多孔TiC/FeAl复合材料的压缩性能可用Gibson-Ashby模型来解释。
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EffectsofTi-Ccontentsontheporestructuresandmechanicalpropertiesof
porousTiC/FeAlcomposites

CHIJing,LIMin,WANGShufeng,WUJie*

(SchoolofMaterialsScienceandEngineering,ShandongUniversityofScienceandTechnology,Qingdao266590,China)

Abstract: TheporousTiC/FeAlcompositeswerefabricatedbyusingcarbamideasapace-holdersviaself-propaga-
tinghigh-temperaturesynthesis(SHS).TheeffectsofTi-Ccontents(massfraction:15wt%-35wt%)onthepore
structuresandcompressivebehaviorsoftheporousTiC/FeAlcompositeswereinvestigated.WhenTi-Ccontentis
notmorethan25wt%,theporousTiC/FeAlcompositesexhibitcompositeporestructurescomposedofmillimeter
poresandmicroporesdispersedinporewalls.Theinterconnectedmillimeterporesoriginatefromthevolatilization
ofcarbamideparticlesandthemigrationofliquidphases,whilethemicroporesareformedduringtheSHSprocess
oftheFe-Al-Ti-Cpowders,theporesize(10-50μm)ofmicroporesincreaseswithincreasingTi-Ccontent.De-
pendingonthevolumefractionofthecarbamide,theporosityoftheporousTiC/FeAlcompositescanbecontrolled
inarangeof56.64%-85.35%.WhenTi-Cmassfractionisnotmorethan25wt%,thecompressivestrengthof
porousTiC/FeAlcompositesincreaseswithincreasingTi-Ccontent.WhenTi-C massfractionishigherthan
25wt%,themorphologyofmicroporesbecomesveryirregular,andthecompressivestrengthdecreases.Asthepo-
rosityisabout64.3%,thecompressivestrengthsofporousFe-AlandporousTiC/FeAlcompositewith25wt%Ti-
Care20.03MPaand66.68MPa,correspondingstrainsare4.77%and8.21%,respectively.Furthermore,the
compressivebehaviorofporousTiC/FeAlcompositescanbeunderstoodbytheGibson-Ashbymodel.
Keywords: Ti-C;porousTiC/FeAl;self-propagatinghigh-temperaturesynthesis;porestructures;compressive

properties



 

 

  多孔FeAl金属间化合物具有原子长程有序排

列以及金属键与共价键共存的特点,其性能介于多

孔金属和多孔陶瓷之间,具有良好的热稳定性、抗

氧化和耐腐蚀性能[1],可应用于高温过滤、机动车

尾气净化以及油水分离等环保领域[2]。和FeAl金

属间化合物一样,高温强度低和室温脆性大的特点

限制了多孔FeAl金属间化合物的应用范围。在

FeAl金 属 间 化 合 物 中 加 入 TiC[3-4]、Al2O3[5]、

TiB2[6]等陶瓷颗粒是提高其强韧性的有效途径。在

这些陶瓷颗粒中,TiC的强度高、耐磨性好、密度

低、化学稳定性优异[7-8],被广泛用作复合材料的增

强相[3-8]。因此,将TiC颗粒与多孔FeAl金属间化

合物复合,可改善多孔FeAl金属间化合物的力学

性能。但关于陶瓷颗粒对多孔FeAl金属间化合物

孔型结构和性能影响的报道却很少。
国内外对于多孔FeAl金属间化合物制备、孔

型结 构 演 化、性 能 等 方 面 的 研 究 已 有 许 多 报

道[9-12]。Gao等[9-11]利用Fe与 Al之间的反应,采

用分阶段无压反应烧结工艺制备了多孔FeAl金属

间化合物,考察了 Al含量、粉末粒度和成型压力

等参数对多孔材料孔结构参数及性能的影响。Go-
dlewska等[12]利用机械合金化制备FeAl粉末,采

用粉末冶金技术合成了多孔FeAl金属间化合物,
考察了孔隙率与FeAl粉末粒度的关系。以上方法

需要长时间的高温固态扩散,工艺流程长,效率

低,从而在大范围推广应用时受到限制。
利用自蔓延高温合成技术制备多孔金属间化合

物、碳化物、氮化物、硼化物等,效率高,成本

低[13-14]。由于反应合成速度快,多孔材料孔型结构

不易控制;而造孔剂方法的出现可弥补这一缺点,
该方法具有孔结构调整范围大、可控性好等优点。

Łazińska等[15]以NaCl为造孔剂,采用反应烧结技

术制备了孔径在0.6~2mm的梯度多孔FeAl金属

间化合物。Wu等[16]以尿素为造孔剂,利用自蔓延

技术合成了多孔NiAl金属间化合物,多孔材料的

孔洞形貌和孔径与尿素颗粒的形状和大小相对应,
并考察了尿素含量对多孔材料孔隙率和抗压强度的

影响。因此,若将自蔓延技术与造孔剂方法相结

合,可制备孔隙率、孔径及力学性能可调的多孔

TiC/FeAl复合材料。
本文以Fe、Al、Ti、C粉末为原料,以尿素为

造孔剂,利用自蔓延高温合成技术制备多孔TiC/

FeAl复合材料,考察Ti-C(摩尔比为1∶1)含量对

多孔TiC/FeAl复合材料孔型结构和压缩性能的

影响,为 多 孔 TiC/FeAl复 合 材 料 的 应 用 提 供

参考。

1 实验材料及方法

实验采用的原料为Fe粉(粒径为37~45μm,
纯度为98.5%)、Al粉(粒径为48~75μm,纯度为

99.5%)、Ti粉 (粒 径 为 37~45μm,纯 度 为

99.5%)、C粉(粒径为10~20μm,纯度为99%)和
球形尿素颗粒(粒径为0.6~0.9mm)。其中,尿素

颗粒的形貌如图1所示。多孔TiC/FeAl复合材料

利用如下化学反应方程式进行制备:

x(Ti+C)+Fe+Al=xTiC+FeAl (1)
式中,x代表Ti+C粉末的质量分数。

图1 尿素颗粒的形貌

Fig.1 Morphologiesofthecarbamideparticles

Fe-Al粉末和Ti-C粉末分别按照摩尔比1∶1
进行配比,为考察Ti-C含量对多孔材料孔型结构

和性能的影响,将不同质量分数(15wt%~35wt%)
的Ti-C粉末分别加入到Fe-Al粉末中,然后在三

维混合机中混合6h。为控制多孔材料的孔结构和

孔隙率,在上述均混后的粉末中加入不同体积分数

的尿素颗粒和少量无水乙醇,并在三维混合机中继

续混合0.5h。取粉末和尿素颗粒的混合物装入不

锈钢模具中,在100MPa压力下压制成型,压坯尺

寸为Ф30mm×30mm。将压坯放入电阻炉中,

200℃保温1h以去除尿素颗粒,然后升温至450℃
并保温0.5h。最后,利用引燃剂(摩尔比为2∶1
的2Al-Fe2O3 粉末)引发预热压坯的自蔓延反应,
反应一旦被引发,燃烧波迅速从压坯的一端蔓延至

另一端。反应结束后可得到多孔 TiC/FeAl复合

材料。

·4052· 复合材料学报



 

 

利用XRD(D/Max2500PCRigaku,Japan)分
析样品的物相组成,数码相机(CanonEOS600D)
观察多孔材料的宏观形貌,SEM(KYKY2800B)表
征孔洞的微观形貌和样品组织结构,微区成分用

SEM自带EDS进行检测。多孔材料的孔隙率利用

阿基米德法进行测量。准静态压缩性能在材料综合

性能 试 验 机(WDW3100)上 进 行,压 缩 速 率 为

2mm/min,所用样品尺寸为Ф20mm×20mm。

2 结果与讨论

图3 不同孔隙率多孔TiC/FeAl复合材料的横截面形貌(Ti-C质量分数为25wt%)

Fig.3 CrosssectionmorphologiesofporousTiC/FeAlcompositeswithdifferentporosities(Ti-Cmassfractionis25wt%)

2.1 多孔TiC/FeAl复合材料物相

图2为不同 Ti-C含量多孔 TiC/FeAl复合材

料的XRD图谱。可以看出,当压坯中不添加Ti-C
粉末时,反应产物由FeAl、Fe2Al5 和少量FeAl2、

Fe组成,说明Fe粉和 Al粉的反应并不充分。压

坯中添加15wt%~30wt%的Ti-C粉末后,反应产

物中只有FeAl和TiC两种物相,说明Ti-C粉末的

加入促进了FeAl相的生成,反应按照式(1)进行,
反应充分且完全。表1为Fe-Al和Ti-C粉末混合

物在450℃引燃时体系的绝热温度计算值,Fe-Al
体系放热量小,绝热温度低,Fe粉和Al粉反应不

能完全生成FeAl相;Ti-C体系的放热量远高于

Fe-Al体系[3],因此混合物的绝热温度随Ti-C含量

的增加逐渐升高,体系放热量和绝热温度的提高有

利于Fe粉和Al粉充分反应,从而促进FeAl相生

成。随着Ti-C含量的增加,TiC衍射峰的高度增

加,说明 Ti-C含量越高,产物中生成的 TiC相

越多。
图2中没有检测到尿素的衍射峰,表明尿素颗

粒的加入对多孔TiC/FeAl复合材料的物相组成没

有影响。尿素的熔点和分解温度均低于200℃[17],

图2 不同Ti-C含量多孔TiC/FeAl复合材料的XRD图谱

Fig.2 XRDpatternsofporousTiC/FeAlcompositeswith

differentmassfractionofTi-Cpowders
 

表1 Fe-Al和Ti-C粉末混合物450℃引燃时体系绝热温度

Table1 Adiabatictemperaturesofthemixturescomposed
ofFe-AlandTi-Cpowdersignitedat450℃

Specimen Adiabatictemperature/K
Fe-Al 1898
Fe-Al+15wt% Ti-C 1954
Fe-Al+20wt% Ti-C 2115
Fe-Al+25wt% Ti-C 2275
Fe-Al+30wt% Ti-C 2436
Ti-C 3635

在200℃和450℃预热过程中,尿素会完全挥发。
因此,在自蔓延反应过程中,尿素颗粒不会影响

Fe-Al-Ti-C粉末之间的反应。

2.2 多孔TiC/FeAl复合材料孔型结构

图3为多孔TiC/FeAl复合材料典型的宏观形

貌。可以看出,孔洞呈球形,孔径范围为0.6~
0.9mm,与图1中尿素颗粒的形状和大小相对应,
说明多孔材料的孔洞形貌和孔径大小可通过尿素颗
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粒来控制。另外,通过调整尿素颗粒的体积分数,
可调控多孔材料的孔隙率,当添加尿素颗粒体积分

数分别为45vol%、60vol%和80vol%时,对应多孔

TiC/FeAl复 合 材 料 的 孔 隙 率 分 别 为 56.64%、

68.58%和85.35%,如图3(a)~3(c)所示。
多孔TiC/FeAl复合材料的孔隙率高于尿素

体积分数,说明多孔材料中的孔洞除来自于尿素

挥发外,还有部分孔洞产生于自蔓延过程。当尿

素颗粒体积分数为60vol%时,多孔 TiC/FeAl复

合材料的孔隙率如表2所示,可以看出,随Ti-C
含量增加,多孔 TiC/FeAl复合材料孔隙率增大。
自蔓延过程产生的孔洞主要来源于压坯中的孔隙

和反应过程中气体的挥发[18-19]。在成型压力均为

100MPa的情况下,压坯的致密度和孔隙基本相

同;当Ti-C含量增加时,体系放热量增加,反应

温度升高,气体挥发产生的压力增大,因此多孔

TiC/FeAl复合材料的孔隙率随 Ti-C含量的增加

逐渐增大。当Ti-C含量不同时,若要得到孔隙率

图4 尿素颗粒挥发后,多孔Fe-Al-Ti-C坯体孔洞形貌的SEM图像(Ti-C质量分数为25wt%,尿素体积分数为60vol%)

Fig.4 SEMimagesofporousFe-Al-Ti-Ccompactafterthevolatilizationofcarbamideparticles
(Ti-Cmassfractionis25wt%,Carbamidevolumefractionis60vol%)

基本相同的样品,需要适当调整尿素颗粒的体积

分数。

表2 不同Ti-C含量多孔TiC/FeAl复合材料的孔隙率

(尿素体积分数为60vol%)

Table2 PorositiesofporousTiC/FeAlcompositeswith

differentTi-Cmassfraction
(Carbamidevolumefractionis60vol%)

Specimen Porosity/%
Fe-Al 64.24
Fe-Al+15wt% Ti-C 66.47
Fe-Al+20wt% Ti-C 66.89
Fe-Al+25wt% Ti-C 68.58
Fe-Al+30wt% Ti-C 71.17
Fe-Al+35wt% Ti-C 74.26

  压坯在200℃和450℃预热后,尿素颗粒挥发

形成多孔坯体,图4为自蔓延反应前多孔Fe-Al-
Ti-C坯体的孔洞形貌。坯体中的毫米孔孔径范围

主要在0.6~0.9mm,产生于尿素的挥发,孔洞形

貌与尿素颗粒的形状和大小基本对应。部分尿素颗

粒在100MPa压力下发生变形,因此部分孔洞并不

是呈球形。图4中白色箭头所示的孔洞产生于Fe-
Al-Ti-C压坯中尿素颗粒相接触的位置[20],孔径范

围在0.1~0.3mm。

FeAl、Fe2Al5 和TiC的熔点分别为1583K[21]、

1453K[21]和3523K[3],对比表1中体系的绝热温

度可知,自蔓延过程中将不可避免地出现部分液

相,Ti-C含量越高,产生的液相越多,而液相的形

成将影响多孔TiC/FeAl复合材料的孔洞形貌。图

5为Ti-C含量对多孔TiC/FeAl复合材料孔洞形貌

的影响。与图4中多孔坯体的孔洞形貌相比,多孔

材料中孔洞的连通性明显增加,但孔洞大小不均

匀。当Ti-C含量为15wt%~30wt%时,较大的毫

米孔孔径范围主要在0.6~0.9mm,产生于尿素的

挥发,由于自蔓延过程中液相的形成和迁移,这部

分孔洞的孔径整体上略小于图4多孔坯体中尿素挥

发形成的孔洞;对于图4中黑色箭头所指位置,孔

壁很薄,如自蔓延反应过程中该位置发生液相迁

移,则相邻孔洞连通,形成少量孔径大于0.9mm
的孔洞。较 小 毫 米 孔 的 孔 径 范 围 主 要 在0.1~
0.4mm,如图5(b)中白色箭头所示,一部分产生

于压坯中尿素颗粒相接触的位置,另一部分产生于

液相的流动,当多孔坯体中毫米孔孔壁较薄时,由

于重力作用,液相迁移后可形成孔洞。较小的毫米

孔在较大的毫米孔之间形成相互连通的孔道,保证
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图5 不同Ti-C含量多孔TiC/FeAl复合材料孔洞形貌的SEM图像(孔隙率约68.5%)

Fig.5 SEMimagesofporousTiC/FeAlcompositeswithdifferentTi-Cmassfraction(Porosityisabout68.5%)
 

多孔TiC/FeAl复合材料具有开孔结构。当 Ti-C
含量为15wt%~30wt%时,多孔TiC/FeAl复合材

料中的毫米孔形貌几乎不受Ti-C含量影响;但当

Ti-C含量为35wt%时,尿素颗粒挥发形成的毫米

孔发生坍塌,形状很不规则,与尿素颗粒形貌不再

有对应关系。
尿素颗粒挥发形成多孔Fe-Al-Ti-C坯体,在自

蔓延过程中,多孔坯体孔型结构的保持是合成多孔

材料的关键。多孔坯体较高的孔隙率有利于热量的

挥发,可加速液相的凝固。当 Ti-C含量不高于

30wt%时,液相的迁移和凝固可限制在一个狭小的

范围,使多孔坯体的孔型结构得以保持。对于Ti-C
含量为35wt%的样品,较高的反应温度产生了过

多液相,由于凝固时间较长,液相在较大范围内的

迁移导致多孔坯体孔型结构发生坍塌,因此,多孔

TiC/FeAl复合材料中的孔洞不能保持尿素颗粒的

形状和大小,如图5(d)所示。
从图5可以看出,多孔TiC/FeAl复合材料毫

米孔的孔壁上分布着许多微孔,这些微孔的存在进

一步增加了毫米孔的连通性,微孔形貌如图6所

示。可以看出,Ti-C含量对微孔形貌有显著影响。

当Ti-C含量不高于25wt%时,微孔形状主要呈近

球形,孔径范围为10~50μm,孔径大小随着Ti-C
含量的增加而逐渐增大。当 Ti-C含量为30wt%
时,微孔孔径进一步增大,形状不规则,甚至出现

了长度约为100μm的狭长孔洞。
多孔TiC/FeAl复合材料孔壁上的微孔产生于

自蔓延过程,其形貌差别可归因于气体挥发[18-19]。
样品中Ti-C含量越高,反应温度越高,产生的热量

越大,气体挥发时产生的冲击力越大,因此微孔孔

径随Ti-C含量的增加而增大,甚至在Ti-C含量为

30wt%时出现了较大的不规则孔洞。
从以上分析中可以看出,多孔TiC/FeAl复合

材料具有复合孔型结构,孔洞按孔径大小分为两

类,一种是相互连通的毫米孔,另一种是孔壁上的

微孔。毫米孔和微孔分别在Ti-C含量为35wt%和

30wt%时变得不规则,因此,为得到形貌规则的复

合孔型结构,样品中的Ti-C含量不宜超过25wt%。

2.3 多孔TiC/FeAl复合材料压缩性能

多孔Fe-Al和多孔TiC/FeAl复合材料的压缩

应力-应变曲线如图7所示,三条应力-应变曲线都

是由典型的弹性区、平台区和致密化区组成,孔隙
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图6 不同Ti-C含量多孔TiC/FeAl复合材料微孔形貌的SEM图像(孔隙率约68.5%)

Fig.6 SEMimagesofmicroporesofporousTiC/FeAlcompositeswithdifferentTi-Cmassfraction(Porosityisabout68.5%)
 

率约为64.3%。随着Ti-C含量的增加,弹性区对

应的应变值从4.77%提高到8.21%,抗压强度从

20.03MPa提高到66.68MPa,平台区对应的应力

逐渐增大,表明多孔材料在压缩过程中具有更大的

能量吸收能力。因此,和多孔Fe-Al金属间化合物

相比,多孔TiC/FeAl复合材料具有更好的力学性

能。多孔材料的平台区并不光滑,而是呈锯齿状,
表明材料的断裂为脆性断裂[16-17]。在加载应力作

用下,毫米孔孔壁上的微孔由于应力集中将发展成

裂纹。在压缩变形过程中,随着应变的增加,裂纹

扩展使孔壁发生脆性坍塌,导致应力下降;随着压

缩过程的进行,坍塌的孔壁重新接触使应力上升,
直至发生下一次破坏。如此重复,使应力-应变曲

线呈上下波动的锯齿状。
图8为 Ti-C含量对多孔 TiC/FeAl复合材料

抗压强度的影响。可知,随着Ti-C含量的增加,样

品中TiC含量增加,抗压强度逐渐增大,到25wt%
时达到最大值;当Ti-C含量为30wt%时,抗压强
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图7 多孔Fe-Al和多孔TiC/FeAl复合材料的

压缩应力-应变曲线

Fig.7 Compressivestress-straincurvesofporousFe-Al

andTiC/FeAlcomposites
 

度反而下降。多孔TiC/FeAl复合材料抗压强度的

图9 多孔TiC/FeAl复合材料的微观组织和能谱分析(Ti-C质量分数为25wt%)

Fig.9 MicrostructuresandEDSofporousTiC/FeAlcomposite(Ti-Cmassfractionis25wt%)

提高可归结为以下三个方面:(1)由 XRD结果可

知,多孔Fe-Al金属间化合物中除FeAl相外,还

存在低强度的Fe2Al5 和少量FeAl2 中间相。Ti-C
粉末的加入使 Fe粉和 Al粉充分反应,促进了

FeAl相的生成,提高了复合材料基体的抗压强度。
(2)图9为多孔TiC/FeAl复合材料的微观组织和

图8 Ti-C含量对多孔TiC/FeAl复合材料抗压强度的影响

(孔隙率约64.3%)

Fig.8 InfluenceofTi-Cmassfractiononthecompressive

strengthofporousTiC/FeAlcomposites
(Porosityisabout64.3%)

 

能谱分析结果。可以看出,原位生成的TiC颗粒非

常细小,主要呈球形,粒径范围为1~3μm,一部

分分布在FeAl晶界处,一部分分布在FeAl晶粒内

部。细小 TiC颗粒对晶界的拖拽作用可强化晶

界[7-8];同时,分布于晶粒内部的TiC颗粒可阻碍

FeAl晶粒的破坏,起到强化晶粒的作用[3];二者共
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同作用,使多孔材料抗压强度提高。(3)FeAl和

TiC弹性模量和热膨胀系数的差异导致冷却过程中

残余应力的产生。残余应力与裂纹尖端应力相互作

用,产生裂纹偏转、分叉和钉扎等效应[22],使多孔

TiC/FeAl复合材料抗压强度提高。对于Ti-C含量

为30wt%的样品,由图6(e)和图6(f)可知,孔壁

上微孔的形状很不规则,且出现了长度约为100μm
的狭长孔洞,与图6(a)~6(d)中的10~50μm 近

球形孔洞相比,较大的狭长孔洞削弱了多孔材料孔

壁的有效承载面积,且在压缩过程中会产生更大的

应力集中,从而导致抗压强度的降低。

Gibson-Ashby模型通过下式描述了多孔材料

相对强度σ/σ0 与相对密度ρ/ρ0 的关系[23]:

σ/σ0 =C(ρ/ρ0)3
/2[1+(ρ/ρ0)1

/2] (2)

ρ/ρ0 =1-P (3)
式中:σ—多孔材料的抗压强度;σ0—对应致密材料

的抗压强度;ρ—多孔材料的密度;ρ0—对应致密材

料的密度;C—常数;P—多孔材料的孔隙率。如果

式(2)适用于多孔 TiC/FeAl复合材料,那么σ与

(ρ/ρ0)3
/2[1+(ρ/ρ0)1

/2]的关系应该是一条直线,这

和图10中所示结果一致,说明多孔TiC/FeAl复合

材料的压缩性能符合Gibson-Ashby模型。

图10 多孔TiC/FeAl复合材料抗压强度与相对密度的关系

(Ti-C质量分数为25wt%)

Fig.10 Dependenceofthecompressivestrength(σ)

onrelativedensity(ρ/ρ0)forporousTiC/FeAlcomposites

(Ti-Cmassfractionis25wt%)
 

3 结 论

(1)以尿素为造孔剂,利用自蔓延高温合成技

术制备了多孔TiC/FeAl复合材料。样品中TiC含

量随Ti-C含量的增加而增加,尿素颗粒对多孔

TiC/FeAl复合材料的物相组成没有影响。
(2)当Ti-C含量不高于25wt%时,多孔TiC/

FeAl复合材料具有规则的复合孔型结构。一种是

相互连通的毫米孔,产生于尿素颗粒的挥发和反应

过程中液相的迁移。另一种是孔壁上分布的10~
50μm微孔,随着Ti-C含量的增加,反应过程中气

体挥发产生的冲击力增大,导致微孔孔径增大。通

过控制尿素颗粒的体积分数,多孔材料孔隙率可达

到85.35%。
(3)当Ti-C含量不高于25wt%时,多孔TiC/

FeAl复合材料的抗压强度随Ti-C含量的增加而增

大,明显高于多孔Fe-Al金属间化合物的抗压强

度,主要的增强机制包括:Ti-C粉末的加入促进

FeAl相生成、细小TiC颗粒对FeAl晶界和晶粒的

强化作用和裂纹偏转等。另外,多孔TiC/FeAl复

合材料的压缩性能符合Gibson-Ashby模型。
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