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摘　要：为了寻求Ｎｂ合金的强度和塑性的平衡，设计了以 Ｎｂ基固溶体 Ｎｂｓｓ为主导相的 Ｎｂ狓Ｓｉ６Ｈｆ４Ｚｒ

２Ｂ狔Ｔｉ（狓＝４，８；狔＝１０，３０；原子分数）合金，研究了Ｓｉ和Ｔｉ对合金组织和室温力学性能的影响。结果表明，

合金由Ｎｂｓｓ、Ｎｂ３Ｓｉ和Ｎｂ５Ｓｉ３ 等３相组成。４Ｓｉ（１０，３０）Ｔｉ合金铸态组织是Ｎｂ枝晶和分布在枝晶间的硅化

物（Ｎｂ３Ｓｉ和Ｎｂ５Ｓｉ３），８Ｓｉ（１０，３０）Ｔｉ合金 Ｎｂ枝晶间分布的是 Ｎｂ／硅化物（Ｎｂ５Ｓｉ３）的共晶和 Ｎｂ３Ｓｉ，随着Ｓｉ

和Ｔｉ含量的增加，硅化物体积分数增加。１６００℃退火５０ｈ可使部分Ｎｂ３Ｓｉ共析分解，改变合金的组织形貌

和各相的体积分数。随着Ｓｉ和Ｔｉ含量的增加，合金的硬度和强度增加，但塑性和韧性降低。Ｎｂ枝晶的失效

方式为解理断裂，而硅化物为脆性断裂。
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　　Ｎｂ合金由于在密度、断裂强度、疲劳性能和

加工性能等方面的优势，２０世纪５０年代开始就

作为航空结构、核工程、火箭及飞行器发动机的材

料得到广泛的开发应用［１３］。已开发的 Ｎｂ合金

高温强化方式主要为固溶强化和弥散强化。Ｗ、

Ｍｏ和Ｔａ对 Ｎｂ的固溶强化效果较强，Ｚｒ、Ｔｉ和

Ｈｆ等元素由于切变模量低固溶强化效果不高，但

Ｈｆ、Ｚｒ作为活性金属元素与Ｃ形成弥散相化合

物，可大幅度提高合金强度［２］。目前广泛使用的

Ｎｂ５．４Ｈｆ２Ｔｉ０．７４Ｚｒ（Ｃ１０３）是一种典型的低强

度高塑性单相 Ｎｂ固溶体合金，加工性能良好。

而单相Ｎｂ６．８７Ｗ１１．７Ｔａ（Ｆｓ８５）合金固溶较多

的 Ｗ 和Ｔａ，是典型的高强度低温塑性合金，但加

工性能不佳。

近年来，新型硅化物 Ｎｂ５Ｓｉ３ 由于较高的熔

点、高温强度和比Ｎｉ基合金低的密度，引起了广

泛的重视［４１４］，研究主要集中在双相 Ｎｂ／Ｎｂ５Ｓｉ３

复合材料上，由脆性硅化物相 Ｎｂ５Ｓｉ３ 和韧性相

Ｎｂ组成的韧／脆两相组织而表现出良好的高低

温力学性能均衡，其中硅化物可保证高温强度。
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该材料有望在航空航天领域中处于超高温工作环

境的某些受压静态部件上应用，并有在动态部件

应用的潜力。

为了进一步提高Ｎｂ基固溶体合金的承温能

力和高温力学性能，并且保证一定的室温塑性和

加工性能，本文尝试在 Ｎｂ合金基体中引入少量

硅化物相强化，设计了以Ｎｂ基固溶体Ｎｂｓｓ为主

导相的Ｎｂ狓Ｓｉ６Ｈｆ４Ｚｒ２Ｂ狔Ｔｉ（狓＝４，８，狔＝１０，

３０，原子分数）合金，研究Ｓｉ和Ｔｉ含量对合金相

组成、组织形貌和室温力学性能的影响。

１　试验方案

根据ＮｂＳｉ二元合金相图
［５］，富 Ｎｂ一侧平

衡组织含有Ｎｂ基固溶体Ｎｂｓｓ和硅化物Ｎｂ５Ｓｉ３

两相。Ｎｂｓｓ提供室温塑韧性，而 Ｎｂ５Ｓｉ３ 提供高

温强度，通过组织设计可实现强韧配合。本文以

Ｎｂ６Ｈｆ４Ｚｒ２Ｂ为基体合金，分别加入４％和８％

（原子分数，后同）的Ｓｉ，１０％和３０％的Ｔｉ，考察Ｓｉ

和Ｔｉ含量对合金的组织和室温力学性能的影响。

选用纯度大于９９．９％的Ｎｂ、Ｚｒ、Ｔｉ、Ｈｆ和Ｓｉ块体

和Ｂ粉，在真空非自耗电弧炉中反复熔炼５～６

次制备质量为１００ｇ的合金锭，然后在１６００℃下

均匀化热处理５０ｈ。用ＲｉｇａｋｕＤ／Ｍａｘ２２００ＰＣ

型Ｘｒａｙ衍射分析仪确定合金热处理前后相组

成，显微组织用ＪＥＯＬＪＸＡ８１００电子探针（ＥＰ

ＭＡ）进行观察，并用附带的波谱仪（ＷＤＳ）确定

各相的成分。室温压缩试样用线切割机加工，

尺寸为３ｍｍ×５ｍｍ，用ＳＡＮＳ微机控制电子

万能试验机进行压缩试验，应变速率为３×

１０－４ｓ－１。显微硬度用 ＨＸＺ１０００型数字式显微

硬度计，压头采用锥角为１３６°的金刚石正四棱

锥，采用４．９Ｎ荷载，压力保持时间为１５ｓ，每个

试样均取２０个以上数据平均。采用单边缺口

三点弯曲试样测定室温断裂韧性犓Ｑ，试样尺寸

为３ｍｍ×６ｍｍ×３０ｍｍ，缺口用直径０．１５ｍｍ

的钼丝切出长度为犪的预制缺口（犪／狑＝０．５，狑

为试样宽度）。三点弯曲试验在ＳＡＮＳ微机控

制电子万能试验机上进行，跨度狊＝２４ｍｍ，加载

速率为０．１ｍｍ／ｍｉｎ。

２　试验结果

２１　合金相和组织

图１是铸态和１６００ ℃×５０ｈ热处理后

Ｎｂ狓Ｓｉ６Ｈｆ２Ｂ４Ｚｒ狔Ｔｉ（简称狓Ｓｉ狔Ｔｉ）合金的Ｘ

射线衍射图。由图可知，铸态和热处理后合金相

组成 没 有 发生 变化，均 包 括 Ｎｂｓｓ、Ｎｂ３Ｓｉ和

Ｎｂ５Ｓｉ３ 三相。实际上二元 ＮｂＳｉ合金电弧熔炼

后凝固组织为Ｎｂｓｓ和亚稳相 Ｎｂ３Ｓｉ
［５］。加入Ｔｉ

后，铸态合金出现Ｎｂ５Ｓｉ３ 相。１６００℃×５０ｈ热

处理后，亚稳相Ｎｂ３Ｓｉ的衍射峰并没有完全消失，

表明该热处理条件并未使Ｎｂ３Ｓｉ完全共析分解。

图２是铸态合金的背散射扫描电镜（ＳＥＭ）组织

照片。４Ｓｉ１０Ｔｉ合金枝晶状相为 Ｎｂｓｓ，枝晶间黑

色相为Ｎｂ３Ｓｉ，Ｎｂ３Ｓｉ基体上的灰白点为Ｎｂ５Ｓｉ３，组

织由初生的Ｎｂｓｓ枝晶和Ｎｂ３Ｓｉ＋Ｎｂ５Ｓｉ３ 硅化物组

成，硅化物呈连续网状（见图２（ａ））。当Ｔｉ增加到

３０％时，合金的组织形貌基本相同，硅化物的含量

增加（见图２（ｂ））。８Ｓｉ１０Ｔｉ合金Ｎｂｓｓ相树枝晶

比较发达，枝晶间灰色相为 Ｎｂ５Ｓｉ３，黑色相为

Ｎｂ３Ｓｉ，组织由初生的Ｎｂｓｓ枝晶和分布在枝晶间

的Ｎｂｓｓ／Ｎｂ５Ｓｉ３ 共晶以及 Ｎｂ３Ｓｉ块组成（见图

２（ｃ））。当Ｔｉ增加到３０％时，合金的组成与１０Ｔｉ

时相同，但共晶区由不连续变成连续网状形貌并

且硅化物的体积分数增加（见图２（ｄ））。

图１　Ｎｂ狓Ｓｉ６Ｈｆ２Ｂ４Ｚｒ狔Ｔｉ合金铸态和热处理态的

Ｘ射线衍射图

Ｆｉｇ．１　Ｘｒａｙｄｉｆｆｒａｃｔｉｏｎｐａｔｔｅｒｎｓｏｆａｓｃａｓｔａｎｄｈｅａｔ

ｔｒｅａｔｅｄＮｂ狓Ｓｉ６Ｈｆ２Ｂ４Ｚｒ狔Ｔｉａｌｌｏｙｓ

９８６１
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图２　铸态 Ｎｂ狓Ｓｉ６Ｈｆ２Ｂ４Ｚｒ狔Ｔｉ合金背散射电镜

组织

Ｆｉｇ．２　ＢａｃｋｓｃａｔｔｅｒｅｄｉｍａｇｅｓｏｆａｓｃａｓｔＮｂ狓Ｓｉ６Ｈｆ

２Ｂ４Ｚｒ狔Ｔｉａｌｌｏｙｓ

１６００℃×５０ｈ热处理后合金的组织如图３

所示，Ｎｂｓｓ相明显长大，枝晶形貌基本消失。

４Ｓｉ１０Ｔｉ合金基体为 Ｎｂｓｓ相，岛状黑色相为

Ｎｂ３Ｓｉ，灰色相为Ｎｂ５Ｓｉ３，尺寸为３～５μｍ，呈不连

续分布，还有一些白色点状富 Ｈｆ相出现，它们依

附在硅化物附近（见图 ３（ａ）），成分为７８Ｈｆ

１８Ｎｂ０．６Ｚｒ３．４Ｔｉ，是 Ｈｆ的固溶体。当Ｔｉ增加

到３０％（见图３（ｂ）），合金的组织发生明显改变。

铸态合金中的晶界处部分Ｎｂ３Ｓｉ发生共析分解，

形成Ｎｂｓｓ／Ｎｂ５Ｓｉ３ 共析体并长大，在 Ｎｂｓｓ相界

上呈连续分布，同时在 Ｎｂｓｓ内部发现了 Ｎｂ３Ｓｉ

和形貌类似于共晶组织的球形颗粒。球状颗粒的

平均成分为３６．５Ｎｂ８．１Ｓｉ９Ｈｆ４．５Ｚｒ４１．９Ｔｉ，Ｔｉ
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图３　热处理态 Ｎｂ狓Ｓｉ６Ｈｆ２Ｂ４Ｚｒ狔Ｔｉ合金

背散射电镜组织

Ｆｉｇ．３　Ｂａｃｋｓｃａｔｔｅｒｅｄｉｍａｇｅｓｏｆｈｅａｔｔｒｅａｔｅｄ

Ｎｂ狓Ｓｉ６Ｈｆ２Ｂ４Ｚｒ狔Ｔｉａｌｌｏｙｓ

含量非常高。该球形颗粒可能是热处理时 Ｎｂｓｓ

相上出现的初熔物冷却凝固后形成的，由 ＮｂＳｉ

二元相图［５］可确定共晶组织是 Ｎｂｓｓ＋Ｎｂ５Ｓｉ３。

同时富 Ｈｆ相明显减少，硅化物的体积分数由

　　

１０Ｔｉ时的１５％增加到３０Ｔｉ时的１８％。８Ｓｉ１０Ｔｉ

合金热处理后（见图３（ｃ）），原枝晶间的共晶形貌

消失，形成了以Ｎｂ５Ｓｉ３ 为主的Ｎｂ３Ｓｉ＋Ｎｂ５Ｓｉ３ 硅

化物网状形貌，厚度小于５μｍ。当Ｔｉ含量增加

到３０％时（见图３（ｄ）），Ｎｂｓｓ相界上有厚度为

２５～３５μｍ的片或块状 Ｎｂ３Ｓｉ和 Ｎｂ５Ｓｉ３，同时

Ｎｂｓｓ内部也形成了这些块状的硅化物。硅化物

的体积分数由１０Ｔｉ时的２０％增加到３０Ｔｉ时的

２７％。３０Ｔｉ合金的硅化物尺寸明显大于１０Ｔｉ合

金的硅化物尺寸，这是因为合金的熔点随Ｔｉ含量

的增加而降低，高Ｔｉ合金硅化物容易长大。

表１给出了４Ｓｉ１０Ｔｉ和８Ｓｉ３０Ｔｉ热处理前后

合金元素在各相中的分布。Ｈｆ和Ｚｒ主要分布在

Ｎｂ５Ｓｉ３中，在Ｎｂｓｓ和Ｎｂ３Ｓｉ中较少。Ｓｉ在Ｎｂｓｓ中

含量非常低，而Ｔｉ在铸态三相中分布基本均匀，热

处理后在Ｎｂｓｓ中分布较多。Ｂ主要分布在硅化物

中［１５］。各元素在４Ｓｉ３０Ｔｉ和８Ｓｉ１０Ｔｉ合金中的分

布情况与４Ｓｉ１０Ｔｉ和８Ｓｉ３０Ｔｉ基本一致。

表１　铸态和热处理态犖犫狓犛犻６犎犳２犅４犣狉狔犜犻合金中各相的成分

犜犪犫犾犲１　犘犺犪狊犲犮狅犿狆狅狊犻狋犻狅狀狊狅犳犪狊犮犪狊狋犪狀犱犺犲犪狋狋狉犲犪狋犲犱犖犫狓犛犻６犎犳２犅４犣狉狔犜犻犪犾犾狅狔狊 ａｔ％

　　Ｎｂ狓Ｓｉ６Ｈｆ２Ｂ４Ｚｒ狔Ｔｉ　　　　相 Ｎｂ Ｓｉ Ｈｆ Ｚｒ Ｔｉ

铸态

４Ｓｉ１０Ｔｉ

Ｎｂｓｓ ８０．９１ １．２９ ５．２１ ２．１３ １０．４６

Ｎｂ３Ｓｉ ６８．１６ １６．５２ ５．４５ ２．７７ ７．１０

Ｎｂ５Ｓｉ３ ２９．３４ ３５．４６ １３．０３ １３．３７ ８．８１

８Ｓｉ３０Ｔｉ

Ｎｂｓｓ ６０．１８ ２．２２ ５．２２ ２．１０ ３０．２８

Ｎｂ３Ｓｉ ４４．９４ ２３．０５ ５．９３ ２．６８ ２３．４０

Ｎｂ５Ｓｉ３ １８．３２ ３７．２３ １１．２５ ８．８５ ２４．３５

热处理态

４Ｓｉ１０Ｔｉ

Ｎｂｓｓ ８１．４２ ０．１７ ４．９１ １．７７ １１．７３

Ｎｂ３Ｓｉ ６８．７７ １９．２４ ３．７４ １．９１ ６．３４

Ｎｂ５Ｓｉ３ ２８．８２ ４３．８８ １０．１７ ７．１８ ９．９５

８Ｓｉ３０Ｔｉ

Ｎｂｓｓ ５７．３６ ０．０６ ４．９２ ２．７２ ３４．９４

Ｎｂ３Ｓｉ ５３．１７ ２３．０５ ３．３２ １．３０ １９．１６

Ｎｂ５Ｓｉ３ ２０．０６ ３７．０７ １１．４５ ９．３０ ２２．１２

２２　力学性能

图４是热处理前后 Ｎｂ狓Ｓｉ６Ｈｆ２Ｂ４Ｚｒ狔Ｔｉ

合金的显微硬度。可见，铸态合金硬度随Ｓｉ含量

增加而增大；Ｔｉ对硬度影响不大。热处理后，合

金的内应力释放，并且硅化物体积分数减小，同时

硅化物由铸态的细小弥散的框架分布变成大块的

硅化物集中分布，这使得热处理后合金整体硬度

低于铸态合金的硬度。Ｓｉ和Ｔｉ含量增加均使合

金的硬度提高。

图５为１６００℃×５０ｈ热处理态 Ｎｂ狓Ｓｉ

６Ｈｆ２Ｂ４Ｚｒ狔Ｔｉ合金典型室温压缩应力应变曲

线。４Ｓｉ１０Ｔｉ和８Ｓｉ１０Ｔｉ合金在屈服后加工硬化

图４　铸态和热处理态 Ｎｂ狓Ｓｉ６Ｈｆ２Ｂ４Ｚｒ狔Ｔｉ

合金的显微硬度

Ｆｉｇ．４　 Ｈａｒｄｎｅｓｓｏｆａｓｃａｓｔａｎｄｈｅａｔｔｒｅａｔｅｄ

Ｎｂ狓Ｓｉ６Ｈｆ２Ｂ４Ｚｒ狔Ｔｉａｌｌｏｙｓ
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图５　热处理态 Ｎｂ狓Ｓｉ６Ｈｆ２Ｂ４Ｚｒ狔Ｔｉ合金的室温

压缩应力应变曲线

Ｆｉｇ．５　Ｃｏｍｐｒｅｓｓｉｖｅｓｔｒｅｓｓｓｔｒａｉｎｃｕｒｖｅｓｏｆｈｅａｔｔｒｅａ

ｔｅｄ Ｎｂ狓Ｓｉ６Ｈｆ２Ｂ４Ｚｒ狔Ｔｉａｌｌｏｙｓａｔｒｏｏｍ

ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ

程度都较大，屈服后应力随应变增加较慢，达到峰

值后，应力迅速降低。４Ｓｉ３０Ｔｉ的加工硬化作用

较小，８Ｓｉ３０Ｔｉ合金基本没有加工硬化作用。表

２列出了４种合金室温压缩的屈服强度σ０．２、抗压

强度σｂ和压缩塑性ε。可见，随着Ｓｉ含量增加，合

金的压缩屈服强度和抗压强度均增加，但塑性降

低；Ｔｉ含量对强度和塑性的影响与Ｓｉ的影响一致。

表２　犖犫狓犛犻６犎犳２犅４犣狉狔犜犻合金的室温机械性能

犜犪犫犾犲２　犕犲犮犺犪狀犻犮犪犾狆狉狅狆犲狉狋犻犲狊狅犳犖犫狓犛犻６犎犳２犅４犣狉狔犜犻

犪犾犾狅狔狊犪狋狉狅狅犿狋犲犿狆犲狉犪狋狌狉犲

合　金 σ０．２／ＭＰａ σｂ／ＭＰａ ε／％

４Ｓｉ１０Ｔｉ ７１５ １１１２ １７．８

４Ｓｉ３０Ｔｉ ９８３ １２９８ １４．０

８Ｓｉ１０Ｔｉ １０５４ １２９５ ７．３

８Ｓｉ３０Ｔｉ １１５０ １３７６ ２．３

图６给出了热处理后 Ｎｂ狓Ｓｉ６Ｈｆ２Ｂ４Ｚｒ

狔Ｔｉ合金的室温断裂韧性。４Ｓｉ１０Ｔｉ合金的断裂

　　

图６　热处理态 Ｎｂ狓Ｓｉ６Ｈｆ２Ｂ４Ｚｒ狔Ｔｉ合金的室

温断裂韧性

Ｆｉｇ．６　ＦｒａｃｔｕｒｅｔｏｕｇｈｎｅｓｓｏｆｈｅａｔｔｒｅａｔｅｄＮｂ狓Ｓｉ

６Ｈｆ２Ｂ４Ｚｒ狔Ｔｉａｌｌｏｙｓａｔｒｏｏｍｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ

韧性值最高，约为２４ＭＰａ·ｍ１
／２，其余合金的断

裂韧性值在１２～１７ＭＰａ·ｍ
１／２之间。１０Ｔｉ时，Ｓｉ

的原子分数从４％增加到８％，断裂韧性降低约

３０％；３０Ｔｉ时，Ｓｉ的增加对断裂韧性影响不大。

在相同Ｓｉ含量情况下，Ｔｉ的增加降低了断裂韧

性，如８Ｓｉ３０Ｔｉ比８Ｓｉ１０Ｔｉ合金的断裂韧性降低

约２０％。

３　讨　论

图２和图３表明，Ｓｉ和Ｔｉ含量的变化对Ｎｂ

狓Ｓｉ６Ｈｆ２Ｂ４Ｚｒ狔Ｔｉ合金的相组成没有明显的影

响，但对组织形貌和各相的比例影响较大。首先，

硅化物含量随Ｓｉ和Ｔｉ含量增加而增加；其次，铸

态４Ｓｉ１０Ｔｉ和４Ｓｉ３０Ｔｉ合金Ｎｂｓｓ枝晶间主要分

布的是Ｎｂ３Ｓｉ，而８Ｓｉ１０Ｔｉ和８Ｓｉ３０Ｔｉ合金Ｎｂｓｓ

的枝晶间分布的是 Ｎｂｓｓ／Ｎｂ５Ｓｉ３ 共晶；再者，热

处理后，４Ｓｉ３０Ｔｉ合金Ｎｂｓｓ的晶内有初熔体和硅

化物出现，８Ｓｉ３０Ｔｉ合金 Ｎｂｓｓ的晶内也有硅化

物，而在４Ｓｉ１０Ｔｉ和８Ｓｉ１０Ｔｉ合金的Ｎｂｓｓ晶内

没有。

４Ｓｉ１０Ｔｉ合金经过热处理后，有白色的球状

富 Ｈｆ相形成，见图３（ａ）。成分分析表明，Ｈｆ在

Ｎｂ５Ｓｉ３ 中的浓度远高于在Ｎｂ３Ｓｉ和Ｎｂｓｓ中的浓

度（见表１）。表３是热处理前后合金中硅化物体

积分数的变化情况（用金相组织计算机分析系统

ｖ１确定）。铸态４Ｓｉ１０Ｔｉ合金中 Ｎｂ５Ｓｉ３ 体积分

数很小，凝固快速冷却后 Ｈｆ在Ｎｂ３Ｓｉ和Ｎｂｓｓ中

呈过饱和状态，没有富 Ｈｆ相析出，其他合金也是

如此；热处理后，４Ｓｉ１０Ｔｉ合金中大部分Ｎｂ３Ｓｉ转

变成Ｎｂ５Ｓｉ３ 相，Ｎｂ３Ｓｉ中 Ｈｆ含量明显降低，且硅

化物Ｎｂ５Ｓｉ３ 含量为１２％，可能有少量 Ｈｆ不能溶

入而析出，所以在 Ｎｂ５Ｓｉ３ 附近有富 Ｈｆ相。而

４Ｓｉ３０Ｔｉ合金热处理后Ｎｂ５Ｓｉ３ 含量为１６％，能溶

入更多的 Ｈｆ，所以富 Ｈｆ颗粒较４Ｓｉ１０Ｔｉ少（见

图３（ｂ））。对于８Ｓｉ１０Ｔｉ和８Ｓｉ３０Ｔｉ合金，热处

理后Ｎｂ５Ｓｉ３ 体积分数为１９％以上，没有富 Ｈｆ相

（见图３（ｃ）和图３（ｄ））。对于热处理的４Ｓｉ３０Ｔｉ

和８Ｓｉ３０Ｔｉ合金，除 Ｎｂｓｓ相界上，在 Ｎｂｓｓ内部

还形成了共晶球形颗粒和块状硅化物（见图３

（ｂ））或单纯硅化物（见图３（ｄ）），这可能是因为铸

态下Ｎｂｓｓ枝晶内Ｓｉ处于过饱和状态，同时高 Ｔｉ

含量又引起Ｓｉ在 Ｎｂｓｓ内偏析
［１０１１］，热处理时在

Ｎｂｓｓ相内部出现富Ｓｉ高 Ｔｉ的初熔体凝固后形

成含有硅化物的共晶颗粒，或直接析出硅化物，这

样在Ｎｂｓｓ相界上和 Ｎｂｓｓ相内均有硅化物存在。
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关于Ｓｉ和Ｔｉ含量对Ｎｂ基多元合金组织形貌的

影响还需在冶金学上深入研究。

表３　铸态和热处理态硅化物犖犫３犛犻和犖犫５犛犻３ 的体积分数

犜犪犫犾犲３　犞狅犾狌犿犲犳狉犪犮狋犻狅狀狅犳犖犫３犛犻犪狀犱犖犫５犛犻３狅犳犪狊犮犪狊狋

犪狀犱犺犲犪狋狋狉犲犪狋犲犱犪犾犾狅狔狊

ｖｏｌ％

合　金
铸　态 热处理态

Ｎｂ３Ｓｉ Ｎｂ５Ｓｉ３ Ｎｂ３Ｓｉ Ｎｂ５Ｓｉ３

４Ｓｉ１０Ｔｉ １９ ＜１ ３．５ １２

４Ｓｉ３０Ｔｉ ２４．５ ＜２ ＜２ １６

８Ｓｉ１０Ｔｉ １．３ ２０ ＜２ １９

８Ｓｉ３０Ｔｉ ２．２ ２５ ７ ２０

图４和图５表明Ｓｉ和Ｔｉ的加入，可以强化

合金，使合金硬度和强度增加，但会降低室温塑

性。对比图３可知，在相同Ｔｉ含量下，随Ｓｉ含量

的增加，Ｎｂ狓Ｓｉ６Ｈｆ２Ｂ４Ｚｒ狔Ｔｉ合金中强化相硅

化物的体积分数增加；而在相同Ｓｉ含量时Ｔｉ的

增加也使硅化物的体积分数增加，硅化物数量的

增加是整体硬度和强度提高的原因，也是塑性降

低的原因。可见本文合金强度和塑性之间的关系

与常规工程结构材料一致。

图６表明，室温断裂韧性与Ｓｉ和Ｔｉ的含量或

强化相硅化物的体积分数和形貌密切相关。Ｓｉ是

增加Ｎｂ韧脆转变温度的元素
［１４］，也是降低Ｎｂ韧

性的元素，当Ｓｉ含量增加时脆性硅化物相的增加

使多相组织整体的脆性增加，韧性降低。如４Ｓｉ１０Ｔｉ

和８Ｓｉ１０Ｔｉ合金，硅化物从１５．５％增加到２０％，断裂

韧性从２４ＭＰａ·ｍ１
／２降低到１７ＭＰａ·ｍ１

／２。而Ｔｉ

是降低 Ｎｂ韧脆转变温度的元素，Ｔｉ降低 Ｎｂｓｓ

相（１１０）和（１１２）晶面上发射刃型位错的ＰＮ能

垒，位错的可动性增加［１４］，从而提高Ｎｂ的韧性，

但Ｔｉ的增加提高了脆性硅化物相的体积分数，这

抵消了Ｔｉ对Ｎｂ的韧化，使多相组织整体的韧性

降低。如８Ｓｉ系列合金，Ｔｉ的原子分数从１０％增

加到３０％时，硅化物的体积分数从２０％提高到

２７％，韧性从１７ＭＰａ·ｍ１
／２降低到１４ＭＰａ·ｍ１

／２。

虽然８Ｓｉ１０Ｔｉ合金的硅化物体积分数（２０％）略高

于４Ｓｉ３０Ｔｉ合金（１８％），但前者的断裂韧性较

高。原因可能是：①４Ｓｉ３０Ｔｉ合金Ｎｂｓｓ相内部形

成了脆性相硅化物，这些硅化物阻碍了位错在韧

性相Ｎｂｓｓ中的运动，降低了的Ｎｂｓｓ韧性；②４Ｓｉ

３０Ｔｉ合金 Ｎｂｓｓ相界间硅化物尺寸大（比较图

３（ｂ）和图３（ｃ）），对整体的韧性危害也大。

图７为８Ｓｉ３０Ｔｉ合金的断口形貌。８Ｓｉ３０Ｔｉ

合金Ｎｂｓｓ相界上（犪）和相内（犫）的硅化物断裂表

面光滑平整，为脆性断裂，基体Ｎｂｓｓ相上有河流

状花样，呈现解理断裂特征，逆着河流花样的方

向，可以看到裂纹主要起源于 Ｎｂｓｓ／Ｎｂｓｓ（箭头

犃）或Ｎｂｓｓ／硅化物（箭头犅、犆）的界面上。其他３

个合金断口上也可发现相同的断裂特征。

图７　Ｎｂ８Ｓｉ６Ｈｆ２Ｂ４Ｚｒ３０Ｔｉ合金的断口形貌

Ｆｉｇ．７　ＦｒａｃｔｏｇｒａｐｈｏｆＮｂ８Ｓｉ６Ｈｆ２Ｂ４Ｚｒ３０Ｔｉａｌｌｏｙｓ

４　结　论

（１）Ｎｂ狓Ｓｉ６Ｈｆ２Ｂ４Ｚｒ狔Ｔｉ合金由３相组

成：Ｎｂｓｓ、Ｎｂ３Ｓｉ和Ｎｂ５Ｓｉ３。

（２）４Ｓｉ系列合金铸态组织是 Ｎｂ枝晶和分

布在枝晶间的硅化物，８Ｓｉ合金Ｎｂ枝晶间分布的

是Ｎｂ／Ｎｂ５Ｓｉ３ 的共晶和Ｎｂ３Ｓｉ。硅化物体积分数

随Ｓｉ和 Ｔｉ含量的增加而增加。１６００ ℃退火

５０ｈ可使部分 Ｎｂ３Ｓｉ共析分解，改变合金的组织

形貌和各相的体积分数。

（３）Ｓｉ和Ｔｉ含量增多，合金的强度和硬度增

加，但塑性和韧性降低。

（４）Ｎｂ狓Ｓｉ６Ｈｆ２Ｂ４Ｚｒ狔Ｔｉ合金硅化物为

脆性断裂，Ｎｂｓｓ相为解理断裂，裂纹主要起源于

Ｎｂｓｓ／硅化物和Ｎｂｓｓ／Ｎｂｓｓ的界面上。
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