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摘  要：研究了粉末热等静压和精密铸造成型的 Be-Al 合金室温拉伸断裂模式。结果表明：粉末热等静压 Be-Al

合金的断口上有一个主裂纹源和多个次裂纹源，裂纹起源于 Be/Al 相界面和 Al 相的细薄组织，裂纹扩展与汇合

同样沿此途径进行，断裂是各个裂纹源不断汇合韧脆反复的过程，属于相间断裂，说明热等静压 Be-Al合金的界

面结合强度小于 Be相强度；铸态 Be-Al合金的断口由 Be相解理和 Al相延性断裂组成，断裂机理是 Be相先解理

断裂后，再发生 Al相急剧塑性变形，最后 Al相断裂，裂纹成形于 Be相内部终止于 Al相，属脆性准解理断裂，

说明铸态 Be-Al合金界面结合强度大于 Be相强度。 
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Fracture mechanisms of hot isostatic pressed powder and as-cast 

Be-Al alloys under tensile tests at room temperature 
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Abstract: The tensile fracture behaviors of hot isostatic pressed (HIPed) powder and as-cast Be-Al alloys were studied 

systematically by using scanning electron microscope (SEM) and electron probe of microanalysis (EPMA). The results 

show that one main crack source and many sub-crack sources happen in the fracture microstructure of the HIPed powder 

Be-Al alloy. The crack sources are derived from the Be/Al phase interfaces and the thin area of the Al phase, which is 

followed by crack extending and converging. The fracture is one course of many alternate sub-processings of various 

crack sources extending-converging mainly along the Be/Al interfaces, indicating that the interface bonding strength is 

smaller than that of the Be phase. In contrast, the fracture microstructure of the as-cast Be-Al alloy is composed of cloven 

Be phase and ductilely fractured Al phase. Its fracture mechanism is through the cleavage cracking of the Be phase first, 

and then Al phase cracking by its severe plasticity deformation. The crack generates in the Be phase and ends in the Al 

phase, which belongs to the brittle sub-cleavage fracture, indicating that the interface bonding strength is larger than that 

of the Be phase in the as-cast Be-Al alloy.  
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Be-Al 合金具有高模量和低密度，比铝合金和钛

合金更能大幅减少航天航空结构部件的尺寸和减轻质

量，而且除了适合做轻质、高比强度结构材料以外，

Be-Al 合金还具有非常好的热性能——高热导率和大
热容量，是散热装置及核燃料包壳的优良材料，在计

算机制造业、汽车工业及高精度、高速度电焊机器制

造业等领域具有非常强的竞争力[1−3]。 
由 Be-Al二元相图可知[4]，该二元体系在 644 ℃

时发生共晶反应，共晶点处 Be的摩尔分数只有 2.4%，
没有任何金属间化合物生成。在很宽的温度范围内，

Be 和 Al 元素相互固溶的能力极低，因此，该类合金
的微结构是半脆性的 Be 相强化韧性的铝基体，实质
上近似为纯铍和纯铝的金属基复合材料。反之，如果

把 Be作为基体，则 Al相能够有效地韧化刚性的铍基
体，因此，Be-Al 合金结合了 Be 的刚性和 Al 的韧    
性[5−6]。目前，Be-Al合金的主要制备方法是粉末热等
静压和精密铸造，关于该材料的研究，国际上大多集

中在军事武器及核反应堆的尖端技术上，公开发表的

研究成果非常少，且大多数关注于材料基本力学和物

理性能的测试和标定[7−9]。我国目前 Be-Al合金的研究
处于研发阶段，针对 Be-Al合金的基础研究非常少。 

Be-Al 合金组织对其断裂和变形行为的作用机理
是研究合金强化机制、提高合金的力学性能的理论基

础，一直以来都是各国研究的重点，并且该问题已经

成为制约我国 Be-Al合金研发的瓶颈问题。但至今为
止，该合金的断裂机制仍没有统一的定论，多晶铍滑

移变形和断裂机制的复杂性使 Be-Al合金的断裂模式
复杂化。在不同微结构下，表现在断裂行为上的差异，

使合金强化方法变得难以确定。因此，一个很重要的

研究方向就是纯铍的性能如何影响 Be-Al 合金的断
裂机制，Al相又是如何影响材料的变形机制，这也是
我国 Be-Al合金研发的重点内容之一。 
针对我国 Be-Al合金研发中的问题，本文作者通

过精密铸造和粉末热等静压两种工艺分别制备应用最

为广泛的 Be-38%Al类合金(本文所涉及合金成分除特
殊说明外均为质量分数)，重点研究 Be-Al合金在室温
拉伸条件下材料的断裂原因，尤其对粉末等静压

Be-Al 合金采用了两侧断口同一区域对照分析，确认
了热等静压 Be-Al合金裂纹真实的起源点，详细分析
了合金不同制备工艺下的组织对断裂行为的影响，阐

明 Be相和 Al相在变形和断裂中的作用，进而揭示合
金室温拉伸断裂机理。 

 

1  实验 
 

实验合金的成分设计以洛克合金 (Lock alloy, 
Be-38%Al)为基准[10]。精密铸造 Be-Al 合金的成分配
比为 Be-4%Ni-34%Al，制备合金的原料 Be、Al和 Ni
分别采用核纯级 Be 珠(99.0%)、高纯 Al (99.8%)和电
解 Ni 片。热等静压 Be-Al 合金的成分配比为
Be-38%Al，采用核纯级铍粉和高纯铝粉制备合金，铍
粉通过气流冲击研磨法制备，平均粒度为 7.6 µm，纯
度为 99.0%；铝粉平均粒度为 13.0 µm，纯度为 99.6%。 
每组实验合金制成国家标准金属铍材圆形非比例

室温拉伸试样(d6 mm×25 mm)，在 Instron4505材料
试验机上测量记录拉伸试样的室温力学性能，应变速

率为 1×10−7m/s。金相试样经过机械研磨和抛光后采
用 MM6 金相显微镜，在偏振光下观察其显微组织，
测量晶粒度。利用 CAMEBAX−MICRO型电子探针仪
定性和定量分析(EPMA)合金的相组成和成分分布，以
及合金拉伸断口。 
 

2  实验结果 
 
2.1  Be-Al合金的力学性能和微观组织特征 
铸造和粉末热等静压 Be-Al合金的力学性能如表

1 所列(力学性能数据为同一工艺下 6 个试样的平均
值)。从表 1中可以看出，铸造 Be-Al合金的抗拉强度
明显低于粉末热等静压 Be-Al合金，伸长率则相反。 
铸造和粉末热等静压 Be-Al合金典型金相组织如

图 1 所示。从图 1 中可以看出，合金主要由灰(黑)、
白两相组成，两相成分定量分析结果如表 2所列。从
表 2和图 1可知，灰(黑)色区域为 Be相，白色区域为
Al相；铸造 Be-Al合金中所加的 Ni固溶于 Be相中；
粉末热等静压 Be-Al合金中，Al相含有 2.9%的 Be，
Be相中含有 0.1%的 Al，而在铸造 Be-Al合金中，两
种元素在彼此相中的固溶度为零。 

Be-Al合金组织中，Al相呈现网状连续空间结构，
Be 相则离散地嵌布在 Al相中间，形成相互连通的软
铝基体包裹硬 Be 相颗粒的组织。但是铸造 Be-Al 合
金中，Be/Al相界面平整光滑，Be相颗粒形状多为椭
圆形，平均尺寸(一个铍颗粒就是一个晶粒)约为 30 
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图 1  铸造和粉末热等静压 Be-Al 合金的金相组织(白色箭

头所示为 BeO相) 

Fig.1  Optical microstructures of as-cast and powder HIPed 

Be-Al alloy (White arrows show BeO phase) 
 
表 1  铸造和粉末热等静压 Be-Al 合金的力学性能和 Be 相

平均尺寸 

Table 1  Mechanical properties of as-cast and powder HIPed 

Be-Al alloys and average size of Be phase 

Sample σb/MPa σ0.2/MPa δ /% Average 
size/µm

As-cast 
(Be-4%Ni-34%Al) 

211.5 156.6 7.2 30 

Powder HIPed 
(Be-38%Al) 

325.8 234.1 5.2 8 

 

表 2  铸造和粉末热等静压 Be-Al合金中相成分定量分析结果 
Table 2  Compositions of phases in as-cast and powder HIPed 

Be-Al alloys (mass fraction, %) 

Sample Area(phase) Al  Ni Be 

Black(Be) 0.0 4.3 95.7 As-cast(Be-4%Ni-
34%Al) White(Al) 99.6 0.4 0 

Black(Be) 0.1  99.9 Powder 
HIPed(Be-38%Al) White(Al) 97.1  2.9 

µm，如图 1(a)所示。而粉末热等静压 Be-Al合金，Be
相形态不规则，但多为近椭圆形，平均颗粒尺寸约为

8 µm，Be/Al相界面参差不齐，且存在许多 Al相的细
薄组织区域和尖锐末梢，如图 1(b)所示。 

另外，铸造 Be-Al合金中含有少许的黑色点状物，
如图 1(a)中白色箭头所示，经 EPMA 半定量分析为
BeO，但断口分析没有观察到该相，表明该相对铸造
BeAl 合金的断裂没有影响。在粉末热等静压 Be-Al
合金中未观察到 BeO相。BeO是六方纤锌矿晶型(ZnS
变态)，属于离子化合物晶体[11]，在合金中起第二相强

化作用，故对断裂没有影响。 
 
2.2  不同制备工艺下 Be-Al合金的断裂行为 

图 2 所示为铸造 Be-Al 合金的断口组织。由图 2
可见，从宏观上看，铸造 Be-Al合金室温拉伸试样断
口基本与拉伸时的正应力方向垂直，属正断型断口。

从微观上看，断口上没有发现裂纹源，断口组织表现

为两种形态，一是不同形态的解理台阶和平坦光滑的

解理面，其周边由平滑的撕裂棱包裹构成的脆性断裂

区，如图 2(a)所示；另一种是一些大小不一的浅韧窝
组成的韧性断裂区，如图 2(b)所示，在整个断口组织
区域两种形态交错出现，脆性解理区占有较高的比例。

经定性分析，解理组织的成分基本为 Be，韧窝组织基 
 

 
图 2  铸造 Be-Al合金的断口组织  

Fig.2  Fracture microstructures of as-cast Be-Al alloys: (a) 

Brittle fracture region; (b) Ductile fracture region 
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本为 Al，这表明铸造 Be-Al 合金拉伸过程中发生了
Be相的解理断裂和 Al相的韧性断裂。 
与铸造 Be-Al合金相同，粉末热等静压 Be-Al合

金的断口也与拉伸时的正应力方向垂直，属正断型断

口。不同的是，粉末热等静压 Be-Al合金断口上能够
追溯到主裂纹源(见图 3(a)中黑色箭头所示)，但没有明
显的纤维区和放射区，裂纹源中心也不明显，在主裂

纹源之外还有多个次裂纹源(见图 3(a)白色箭头所示，
图中次裂纹源没有一一标出)。并且在远离主裂纹的断
口组织处，仍存在许多小的裂纹源，说明在裂纹扩展

过程中前端不断有新的裂纹源产生。另外，图 3(a)中
放射花样的走向不断改变，说明裂纹扩展时受阻，裂

纹扩展是主裂纹源与不断产生的次裂纹源汇合的过

程，在汇合时产生撕裂棱，如图 3(b)所示，即图 3(a)
中的放射花样。 
 

 
图 3  粉末热等静压 Be-Al合金的断口组织 (黑色箭头所示

为主裂纹源, 白色箭头所示为次裂纹源)  

Fig.3  Fracture microstructures of powder HIPed Be-Al alloys 

(Black arrow shows main crack source, white arrows show 

sub-crack sources): (a) Main crack source area; (b) Higher 

magnification of tearing ridges 

 
粉末热等静压 Be-Al合金中的多数裂纹源细观组

织如图 4(a)所示，断口的一侧为 Be(黑色)时，则另一
侧的对应处则为 Al(白色)，表明裂纹起源于 Be/Al 相

界面。另外，有些裂纹源两侧断口微观组织如图 4(b)
所示，断口两侧都为 Be，表现出沿晶界断裂的特征，
及沿晶断裂的二次裂纹(见图 4(b)中黑色箭头所示)。
但经定性分析多点晶界断裂处的成分，均发现含有少

量的 Al，这表明在合金中，存在于 Be颗粒的之间 Al
的细薄组织和尖锐末梢，也是裂纹起源处。在裂纹扩

展和汇合区域，微观组织也表现了同样的形貌特征，

说明裂纹的扩展和汇合也是沿着 Be/Al 相界面和 Al
的细薄组织和尖锐末梢进行的。 
 

3  讨论 
 
3.1  合金微观组织的形成过程 

采用精密铸造工艺制备 Be-Al 合金时，由于 Be
的熔点是 1 284 ℃，而 Al的熔点是 661 ℃。因此，在
浇注过程中，Be相先析出，浸在液态的 Al-Be相中，
在随后的降温过程中，自然形成了 Al 相连通并包裹
Be相的结构，而 Be/Al相界面表现出光滑圆润的形状
特征。由于 Be的晶粒很容易长大，且 Be是六方点阵
结构，沿 C轴方向更容易生长，因此析出后形成椭圆
形铍晶粒，平均颗粒尺寸为 30 µm。而微量的 BeO杂
质则在熔融液体冷却的过程中富集，形成少许的 BeO
黑色点状物。 
采用粉末热等静压工艺制备 Be-Al合金时，压制

温度约在 700~900 ℃，此时铍粉依旧保持固态，而铝
粉则为液态，因此原始铍粉末的形态和尺寸决定 Be
相的形状和尺寸，Be相形态基本保持原始粉末的片状
椭圆形，平均颗粒尺寸与铍粉末粒度 7.6 µm很接近，
为 8 µm。由于铍粉表面不光滑，呈鳞片状，因此 Be/Al
相界面具有参差不齐的特征，界面走向随铍粉末的表

面形态而定。而液态的 Al则在铍粉之间的空隙进行填
充形成连续相，最终包裹住 Be相，由于 Al是填充到
铍粉之间的间隙，故在合金微结构中存在许多 Al的细
薄带和尖锐末梢。另外，利用粉末热等静压工艺制备

的 Be-Al合金，由于压制温度较低，BeO杂质没有富
集，故粉末热等静压 Be-Al合金中没有出现类似于铸
造 Be-Al合金中观察到的 BeO黑色点状物。 

 
3.2  合金的力学性能分析 
纯铍和纯铝的力学性质相差很大，一般纯铍的屈

服强度 σ0.2为 300~330 MPa，抗拉强度 σb为 380~410 
MPa，伸长率 δ为 2%~5%，而纯铝的屈服强度 σ0.2为

20 MPa，抗拉强度 σb为 62 MPa，伸长率 δ为 20%[12]。

在拉伸时，随着拉应力升高至 20 MPa，Al 相进入屈 
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图4  粉末热等静压Be-Al 合金断口两侧同一裂纹源中心的形貌 

Fig.4  Morphologies of both fracture sides of same crack source for one HIPed Be-Al alloy: (a) and (b) Cracks along Be/Al phase 

interfaces; (c) and (d) Cracks along thin area of Al phase(black arrows show second crack) 

 
服状态。此后，Al相所承担的载荷基本不再增加，保
持在 30~60 MPa之间，新增载荷几乎全部由 Be相承
担。也就是说，由于纯铍的伸长率仅有 2%~5%，而纯
铝的可达 20%，且纯 Al 是可以连续拉拔的金属，因
此, Be-Al合金的整体变形受 Be相控制，变形量很小。
对于 Al 来说，产生该变形量所需的应力很小，Al 相
通过塑性变形释放了应力，处于应力松弛状态，基本

不承受应力，Be相成为应力的主要承担者。在 Be相
破坏前，Al相将不会发生断裂，而是跟随着 Be 相变
形而变形。 
在塑性屈服状态，Al 相的 Passion 比为 0.35，而

Be 相的仅为 0.032[12]，导致 Be、Al 两相间的变形极
难协调，不可避免增大两相间的应力。Al相在单向拉
伸过程中，与拉伸方向垂直的方向收缩(若 Al 相局部
应变达到 20%时，横向收缩应变将达到 10%)，这样
Al 相会强力牵拉周围的 Be 相，因此将导致以下两种
破坏倾向。 

1) 如果 Be/Al相界面结合强度大于 Be相强度，
界面未发生开裂，则被 Al相包围的 Be相在垂直于外
载荷方向的方向上处于两向拉伸状态，再加上外载荷

的拉伸，导致 Be 相处于三向拉伸状态；对处于三向

应力状态的 Be这类半脆性材料，会明显表现出脆性。
于是，Be相发生典型的解理开裂，不发生相间断裂。 

2) 如果 Be/Al相界面结合强度小于 Be相强度，
在两相间拉应力作用下，形成界面微裂纹，于是界面

开裂，发生相间断裂。 
由Be-Al二元相图可知[4]，Be和Al元素之间没有任

何化合物生成，而且这两种元素在相互固相中的固溶

度非常小。Be/Al相界面结合强度主要来源于Be和Al
原子交互作用带来的金属键结合力，以及由于界面粗

糙而出现机械锚和作用所提供的结合力。铸造Be-Al
合金，Be/Al相界面平整光滑，而粉末热等静压Be-Al
合金相界面参差不齐，粗糙界面带来的机械锚和作用

提供的结合力要优于光滑界面。因此，从这个角度来

说，粉末热等静压Be-Al合金的界面结合强度应优于铸
态Be-Al合金的。但是，由于铸造Be-Al合金的Be相和
Al相是从液相析出，Be/Al 相界面圆滑，可以推测在
相界面鲜有其他杂质；而热等静压Be-Al合金是采用铍
粉与铝粉烧结而成，由于Be和Al的高化学活性，在铍
粉和铝粉的表面会生成极薄的BeO和Al2O3，这些杂质

在烧结过程会富集在Be/Al相界面，从而很有可能导致
热等静压Be-Al合金Be/Al相界面结合的弱化。但是，
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由于Be的变形特质，Be的强度对晶粒度十分敏感，随
着晶粒尺寸的增加，铍解理断裂的强度大幅下降，如

晶粒度为30 µm时，热压多晶Be的室温抗拉强度约为
290 MPa，而晶粒度为17 µm时，抗拉强度约为400 
MPa[13]。粉末热等静压Be-Al合金中Be相颗粒尺寸为8 
µm，远远小于铸态Be-Al合金中Be相的平均颗粒尺寸
30 µm，故粉末热等静压Be-Al合金的Be相强度大于铸
造Be-Al合金的Be相强度，而Be相是应力的主要承担
者，因此Be相颗粒尺寸的减小，带来的组织细化是粉
末热等静压Be-Al 合金的强度优于铸造Be-Al 合金的
主要原因(见表1)。 
在这里需要说明的是，在以上的分析过程中引用

的是纯铍和纯铝的力学性能数据，没有考虑组成合金

相中元素之间的相互作用，以及晶粒变化对材料力学

性能的影响。但是，这些对分析过程没有影响。如上

所述，晶粒度对铍材的力学性能有很大影响，如热压

多晶 Be 的晶粒度为 30 µm，室温抗拉强度降到 290 
MPa，但仍远大于 Al的拉伸强度 60 MPa，并且铸造
铍铝合金中添加的 Ni元素在 Be相中的含量为 4.3%，
在 Al相中的含量为 0.4%(见表 2)，Ni元素主要固溶在
Be相中，起到固溶强化 Be相与改善塑性的作用[14]；

而 Be和 Al两种元素在彼此相中的固溶度很低，固溶
强化彼此相的作用较小，可以忽略 Be、Al 两种元素
在彼此相中的固溶强化作用。 
 
3.3  铸造 Be-Al合金的断裂机理分析 
铸造 Be-Al 合金的 Be 相颗粒尺寸为 30 µm，Be

相强度较低。在拉伸过程中，当 Be 相所承受的应力
达到 Be相的抗拉强度时，Be相发生解理断裂，在断
口组织上出现 Be解理台阶或光滑的解理面(图 2(a))。
该断裂行为表明，铸造 Be-Al合金 Be/Al相界面结合
强度高于 Be相强度，裂纹起源属于 3.2节文中分析的
第一种情况。 
当 Be相解理断裂后，所加应力全部由 Al相承担，

而此时的应力状态，约为 220 MPa(铸造 Be-Al合金的
抗拉强度)，远远大于 Al的极限拉伸强度 62 MPa，Al
相在大的应力作用下，发生急剧的塑性变形，瞬间断

裂，在断口组织上表现为浅韧窝，这种塑性变形对合

金伸长率贡献不大。包裹在 Be相周边平滑的撕裂棱，
就是由 Al相经急剧的塑性变形后，在最终断裂时形成
的。Al相断裂后，Be相解理断裂面汇合。 
在屈服初期，由 Be相位错运动在 Be/Al相界面堆

积位错造成的应力很容易通过 Al 相的塑性变形得以
释放，也就是说，包裹 Be颗粒周围的 Al相会传递 Be
相的滑移，因此有利于提高合金伸长率，但由于合金

的整体变形由 Be 相控制，这种滑移的传递对塑性变
形的贡献是有限的，故铸造 Be-Al合金总体伸长率只
是略高于纯 Be的伸长率，一般在 7%左右(见表 1)。 
因此，铸造 Be-Al合金断裂模式是先发生脆性的

Be 相解理断裂，然后再进行韧性的 Al相的急剧塑性
变形，Al 相断裂后 Be 相的解理面汇合，裂纹成形于
Be 相内部终止于 Al 相，是脆性准解理断裂；Be/Al
相界面结合强度高于 Be相强度，由 Be相的强度决定
合金的最终强度。未来提高铸造 Be-Al合金的强度主
要应提高 Be 相的强度。这是在铸造 Be-Al 合金中加
入 Ni 元素的原因，一方面 Ni 元素可以细化 Be 相，
提高 Be 相本身的强度与改善塑性。另一方面起到固
溶强化 Be相的作用[14]。 
 
3.4  粉末热等静压 Be-Al合金的断裂机理分析 
在粉末热等静压Be-Al合金中，裂纹起源于Be/Al

相界面，合金沿此相界面分离，没有发生Be的解理断
裂(图4(a))。说明粉末热等静压Be-Al合金的界面结合
强度小于其Be相强度，断裂属于3.2节文中分析的第二
种情况(我国目前采用粉末热等静压工艺生产的且晶
粒尺寸在8 µm左右的铍材，拉伸强度一般都在450 
MPa以上[15])。同时，在粉末热等静压Be-Al合金组织
结构中存在Be/Al界面的尖锐区域，在外力作用下这些
区域的变形很难协调，容易产生应力集中造成微裂纹，

也造成合金易于发生界面分离。再者，在两个Be颗粒
之间如果存在一层Al的薄膜，会造成类似晶界膜一样
的效应，导致两个Be 颗粒之间的结合力非常薄弱，
Be颗粒之间发生断裂，在断口组织上表现为Be的晶间
断裂特征(图4(b))。换言之，由于Al相的屈服强度很低，
当局部区域的Al相发生较大塑性变形时，在两个Be 
颗粒之间的Al相太薄，变形难以协调，致使在Be相之
间Al相的细薄带和尖锐末梢形成微裂纹。 
裂纹的扩展和汇合一般会沿着强度较低、结合力

弱的区域进行，因此，裂纹会沿着 Be/Al相界面和 Al
相的细薄组织和尖锐末梢进行。在裂纹扩展过程中，

当裂纹前端推进到大的 Al相颗粒处，会造成 Al相大
规模的塑性变形，因而裂纹尖端的应力得以释放，裂

纹扩展受阻。在裂纹前端区域，薄弱的 Be/Al 相界面
或 Al相的细薄带和尖锐末梢重新形成裂纹核心，由于
裂纹前端这样的区域很多，因此往往是几个分裂纹源

同时形成，此时放射花样会转向，形成放射花样多变

的走向。另外，这些分裂纹源也很有可能在主裂纹源

形成的同时，已经在形核，造成裂纹源中心不明显的

断口组织，并且在断口上不会出现明显的纤维区和放

射区(图 3(a))。 
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在断裂的最后阶段，裂纹的扩展变成了各个裂纹

源汇合的过程，汇合与扩展一样是沿 Be/Al 相界面和
Al 相的细薄组织进行，所不同的是，汇合过程会是
Al 相的撕裂而不是 Al 相的塑性变形，汇合时不断发
生脆性的界面分离和 Al 相的撕裂，产生大的撕裂棱
(图 3(b))。因此，粉末热等静压 Be-Al合金的裂纹扩展
和汇合是相间脆性断裂和 Al 相塑性变形或撕裂韧性
断裂交替进行的过程，是一个韧脆反复的过程。 
由于组织细化，没有大面积的 Al相进行充分的塑

性变形，粉末热等静压的 Be-Al合金断口微观组织上
没有出现大面积的浅韧窝区。同样，Al相的细薄组织
和尖锐末梢在变形时不但没有能够传递 Be 的滑移，
反而成为裂纹起源处，靠 Al相传递的 Be相的滑移作
用减弱，造成粉末热等静压 Be-Al合金的伸长率低于
铸造 Be-Al合金的，大多维持在 5%左右(见表 1)。 
在粉末热等静压 Be-Al合金裂纹扩展区中偶而可

以发现沿 Be 相晶内开裂的解理特征，如图 5 所示，
但这多发生在 Be 相的大颗粒处(图 5 中 Be 颗粒尺寸
约为 20 µm×30 µm)，这进一步说明随着 Be相的晶粒
尺寸增大，Be相的强度降低，当 Be相的强度下降到
小于 Be/Al相界面结合强度时，断裂就会转为 Be相的
解理断裂。 
 

 

图 5  粉末热等静压Be-Al合金裂纹扩展区域Be相解理断裂            

Fig.5 Cleavage facture of Be phase in crack extending region 

of powder HIPed Be-Al alloy 

 
因此，粉末热等静压 Be-Al 合金的裂纹起源于

Be/Al两相界面和 Al相的细薄组织和尖锐末梢，裂纹
扩展同样沿此途径进行，鲜见从 Be相中扩展的区域。
主裂纹扩展过程中，当裂纹尖端碰到较大 Al 相时，
Al相塑性变形，裂纹尖端钝化，主裂纹源扩展被抑制；
在裂纹前端产生新的裂纹起源，裂纹扩展过程转变为

主裂纹源与不断产生的新裂纹源汇合的过程，在汇合

时形成撕裂棱，放射花样转向。撕裂过程是脆性的

Be/Al相界面分离(当然也有少数区域是 Be相的解理)
和韧性 Al相撕裂，裂纹的扩展和汇合都是一个韧脆反
复的过程。 
虽然通过粉末冶金的方法可以降低 Be 相的颗粒

尺寸，提高 Be 相的强度，但粉末热等静压 Be-Al 合
金中 Be/Al相界面结合强度小于 Be相的强度，界面结
合强度决定了合金的力学性能与断裂模式，改善界面

性能是提高粉末热等静压 Be-Al合金力学性能的重要
途径，如增加铍粉表面的粗糙度，改变铍粉的表面性

能，以便增加合金的界面结合强度。这样在界面结合

强度足够高的情况下，载荷才能够有效地传递给 Be
相，发挥 Be相的承载作用。 
从以上分析中可以看出，铸造 Be-Al合金的强度

决定于 Be 相强度，而粉末热等静压 Be-Al 合金的强
度决定于 Be/Al 相界面结合强度；不同工艺制备的
Be-Al 合金断裂行为存在差异，这主要因为粉末热等
静压 Be-Al合金中的 Be相尺寸为 8 µm，Be相强度高
于 Be/Al相界面的结合强度，而铸造 Be-Al合金中的
Be相尺寸为 30 µm，Be相强度低于 Be/Al相界面结合
强度。 
 

4  结论 
 

1) Be-Al合金的组织为Al相呈现网状连续空间结
构，Be 相则离散地嵌布在 Al 相中间，即形成相互连
通软 Al基体包裹着硬 Be相颗粒的组织。铸造 Be-Al
合金中 Be相晶粒尺寸粗大，平均尺寸约为 30 µm，相
界面平整光滑；而粉末热等静压 Be-Al 合金中 Be 相
晶粒尺寸基本保持原有粉末尺寸，相界面参差不齐且

存在大量 Al相的细薄组织和尖锐末梢。 
2) 铸造 Be-Al合金的断口无裂纹源，裂纹形核于

Be 相内部，终止于 Al 相，属脆性准解理断裂；而粉
末热等静压 Be-Al合金的断口上有主裂纹源和多个次
裂纹源，裂纹起始于 Be-Al两相界面和 Al相的细薄组
织，裂纹的扩展与汇合沿此途径进行，发生相间断裂，

其断裂是各个裂纹源不断汇合且韧脆反复的过程。 
3) 铸造Be-Al合金中，Be-Al相界面结合强度大于

Be相强度；而热等静压Be-Al合金中，Be-Al相其界面
结合强度小于Be相强度，其Al相的细薄组织和尖锐末
梢有利于这种相间断裂发生。 
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