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摘要

碳纳米管具有优异的力学性能，是用作陶瓷增韧的理想一维材料，然而要

达到增韧的目的，首先需要陶瓷体具备较高的密实度。传统方法往往利用高温

长时烧结来实现这一目的，但在陶瓷达到致密的同时也会导致碳纳米管的严重

破坏。本文选用两种快速烧结方法来制备碳纳米管增强氧化铝陶瓷材料。

放电等离子体烧结方法(Spark Plasma Sintering，SPS)由于具有升温速度快

(100—600*C／min)，烧结温度低，时间短等特点，是碳纳米管增强陶瓷材料制备的

较为理想的方法。本文系统研究了利用SPS方法来进行CNTs／A1203陶瓷的烧结，

添加O．2wt％CNTs，当烧结温度为1300℃，不保温时，断裂韧性提高约20％。延

长保温时间，晶粒迅速长大，碳纳米管破坏加重；提高烧结温度，在高温下原

分散于晶粒间的碳纳米管容易聚集在多个晶粒形成的孔隙处，呈絮状形态，严

重影响力学性能，分析表明此种现象与SPSI艺的特殊烧结机理相关。提高SPS

烧结的升温速率(500。C／min)可以较好的抑制碳纳米管絮状形态的形成，有利于

力学性能的提高。

燃烧反应／快速加压法(Self-propagating High-temperature Synthesis／Quick

Pressing，SHS／QP)是本文中采用的另一种方法，该法将燃烧反应的超快速升温过

程(1000．3000*C／min)与快速机械加压结合起来，制备CNTs／A1203陶瓷材料。当掺

jJI]CNTslwt％时，采用2809自蔓延燃烧体系，在加压120MPa的条件下可以制得

断裂韧性明显提高的致密陶瓷基复合材料，相比相同条件下纯氧化铝提高近

50％。碳纳米管的主要增韧机制有桥联作用，拔出效应等。

对比分析两种快速烧结方法，SHS／QPS[艺虽然瞬时温度高，但升温速度更

快，烧结过程更短(不超过5min)，可以更为有效的避免碳纳米管的破坏，且

在瞬时高温高压下晶粒塑性流动使氧化铝与碳纳米管间形成良好界面结合，为

碳纳米管的增韧作用提供了有力保障。

关键词：碳纳米管，氧化铝，放电等离子体烧结，自蔓延燃烧／快速加压，力学

性能
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Abstract

Carbon nanotubes are ideal toughening agents for their excellent mechanical

properties．But tO show the high properties，the ceramic matrix composites sh．ould

own high relative density．In the traditional methods，the high temperature and long

sintering duration to densify the ceramics would lead to serious destruction of the

nanotubes．So in this article，two fast sintering methods were chosen to fabricate the

nanotubes reinforced alumina composites．

Spark plasma sintering technique is a relatively ideal method to fabricate

nanotubes related ceramics matrix composites for its relatively lower temperature，

shorter high—temperature duration and faster heating rate compared with the COlilmon

ways．In this article，the sintering method was systematic studied to achieve relatively

lligh properties．When sintered at 1300"C for 0min．under pressure of 30MPa，the

fracture toughness of 0．2wt％CNTs／A1203 composites increase about 20％compared

with the pure alumina．When prolonging the holding duration，the grains grow

quickly and the nanotubes break down quickly．Raising the sintering temperature，the

grains grow obviously，and the nanotubes tend tO gather in the gaps surrounded by

three or more grains in a flocculent state，which lead to the decreasing of fracture

toughness．This phenomenon may be connected with the unique densification

mechanism in the spark plasma sintering course．High heating speed in the SPS

course may prohibit the formation of flocculent state，which may be beneficial to the

improving of mechanical properties．

Self-propagating High—temperature Synthesis／Quick Pressing(SHS／QP)is

another method chosen tO fabricate tO composites．It makes use of the heat generated

from combustion reaction and combines it with the quick mechanical pressing to

realize the densification of CNTs／A1203 ceramics．With 280 gram combustion system，

under 120MPa mechanical pressure，the fracture toughness of the lwt％CNTs／A1203

composites prepared increases about 50％．The main toughening mechanism is

mainly CNTs pulled—out and bridging mechanism．

Compared with the SPS method，though owning instantaneous high temperature，
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the SHS／QP method possesses much faster heating rate and much shorter sintering

duration，which is beneficial to protect the nanotubes from destruction．What is more，

the hi曲mechanical pressure under instantaneous high temperature may cause plastic

flowing of alumina grains happen and good inteffacial bonding forms，which is the base of

efficient toughening function of nanotubes．

Keyword：carbon nanotubes，alumina，Spark Plasma Sintering，Self-propagating

High-temperature Synthesis／Quick Pressing，mechanical properties
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第1章绪论

1．1碳纳米管增强陶瓷材料的研究背景

1。1．1碳纳米管的优异性能

碳纳米管【11(CNTs)是一种主要由碳六边形(弯曲处为碳五边形或碳七边形)

组成的单层或多层石墨片卷曲而成的无缝纳米管状壳层结构，相邻层间距与石

墨的层间距相当，约为0．34nm。根据构成管壁碳原子的层数不同，可将其分为

单壁碳纳米管(SWNTs)和多壁碳纳米管(MWNTs)。一般单壁碳纳米管的直径为

0．4．2nm，是理想的分子纤维，多壁碳纳米管的直径也不超过50nm：碳纳米管长

度一般为几十纳米至微米级，也有超长碳纳米管，长度达2mm【2】，因而具有很大

的长径比。碳纳米管，尤其是单壁碳纳米管，构成它的碳原子基本上都处在表

面位置，故应具有较大的比表面积。理论计算表明，碳纳米管的比表面积可以

在50．1315m2／g的较大范围内变化【3】。

碳纳米管由C．C共价键结合而成，理论计算和实验均表明碳纳米管具有极高

的强度和韧性，MWNTs的弹性模量理论估计可高达5TPa，实验测得其弹性模量

平均为1．8TPaE41，弯曲强度为14．2GPat51。由于碳纳米管是中空的笼状物并具有封

闭的拓扑构型，能通过体积变化来呈现其弹性，故能承受大于40％的张力应变，

而不会呈现脆性行为、塑性变形或键断裂【oJ。

在纳米碳管的拉伸过程中，当应力超过弹性变形以后，纳米碳管通过较为

特殊的塑性变形来改变形状以消除外来应力，即通过碳纳米管管壁的2个六边形

网格向成对的五边形和七边形转变，IlpStone．Wales变形17】。Stone-Wales形变在

碳纳米管释放应力过程中起着重要作用，是碳纳米管可发生较大塑性变形的原

因。因此碳纳米管不仅具有很高的强度，而且具有良好的塑性。在透射电子显

微分析中[8】，可以发现具有很大弯曲程度的纳米碳管，尽管在其截面上发生了极

大的扭曲变形但仍然未发生断裂，主要原因就是纳米碳管通过其管壁外侧的拉

伸和内侧的压缩塌陷甚至折叠来消除外来应力。

Slavelat等研究发现碳纳米管的力学性能与其结构有关【9】。结构规则的碳纳

米管具有更好的力学性能，而结构的无序对其力学性能有较大的影响。单壁碳
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纳米管以其十分完美的结构具有极高的力学性能和极大的纵横比，成为制备超

强复合材料的极限形式。

1．1．2碳纳米管增强复合材料研究

理论上利用碳纳米管来制备性能优异的复合材料是完全可行的。碳纳米管

具有超强力学性能，高的化学和热稳定性，良好的导电性能及其独特的一维纳

米结构所特有的纳米效应，这些优异性能可以使其在复合材料中得到多方面应

用。例如，其超强的力学性能可以极大改善复合材料的强度和韧性；其独特的

导电和光电性能可以改善复合材料的电导率和制备新型的光电复合材料等。

高性能碳纳米管复合材料的研究己成为碳纳米管研究领域的一个重要方

向，具有重要的基础理论研究意义和广泛的应用前景。

1．1．2．1．碳纳米管增强聚合物基复合材料

目前，碳纳米管复合材料的研究中研究最多的即是碳纳米管／聚合物基复合

材料，主要是针对导电聚合物材料，目的是为了改善导电聚合物的力学和导电

等性质。

例如，在PMMA中添加碳纳米管，通过热压工艺，可制得性能优异的复合

材料，碳纳米管与基体间形成牢固的界面结合，使PMMA的力学性能得到大幅

度提古【10】。在环氧树脂中加入1wt％的碳纳米管就可使环氧树脂的玻璃化转变温

度从63℃提高N88℃，弹性模量提高30％【111。

由于碳纳米管具有很好的导电性能以及电致发光性能，因此可制备碳纳米

管／聚合物功能复合材料。将少量的碳纳米管掺入到共轭发光聚合物中，可使碳

纳米管／聚合物的电导率提高8个数量级，用较小的电流密度可使材料发出萤光

021。在环氧树脂中添加仅0．1v01％的碳纳米管，即可使其电导率达到10～S／m，可

用作防静电材料‘13】。Fan[141等以碳纳米管为模板，采用原位聚合法制备了管状的

PPY—CNTs复合材料，改善了PPY的电导率和热稳定性，这种新型的导电聚合物

复合材料可以作为电池和电化学超级电容器的电极材料。

若将经化学修饰的碳纳米管衍生物与聚合物共混纺制碳纳米管复合纤维，

则该种复合纤维不仅具有导电或抗静电性能，而且由于纺丝过程中聚合物流体

使碳纳米管沿纤维轴向取向，从而起到纤维增强的作用，可大大提高合成纤维

的强度和模量，该类复合纤维可应用于特殊领域的防护服，穿着轻便舒适的防
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弹衣等。

目前聚合物碳纳米管复合材料的研究已取得了许多进展，但仍然存在着许

多共性问题尚待解决，其中碳纳米管在基体中的分散问题和碳纳米管与基体间

界面问题等仍需进一步解决。

1．1⋯2 2碳纳米管增强金属基复合材料
‘

在碳纳米管增强复合材料中，金属基复合材料是重要的研究领域之一，已

进行的研究包括CNTs／Fe[151、CNTs／Cu[16Itl71、CNTs／A1t181等。复合方法一般有快

速凝同法和粉末冶金法。

马仁志u5l等采用直接融化方法合成CNTs／Fe复合材料，由于碳纳米管弥散分

布在复合材料中，起到强化作用，在适当的工艺条件下就能够使合成的复合材

料硬度达到HRC65。成会明【19】等通过在室温下冷压成型后再真空热压处理制备

了SWNTs／A1复合材料。当热压温度为380"C时，制备的复合材料的硬度达到

2．21GPa，是纯铝的15倍左右，比同样温度下热压制备的铝块体材料硬度提高

36．4％。董树荣【20]等制备的10一14vol％CNTs／Cu复合材料具有较好的摩擦性能。

Kuzumaki[21】等用热压一热挤出工艺制备了碳纳米管增强铝基复合材料，其热

稳定性较纯铝相比有明显改善。但也有研究【1 8】发现在传统的热加工制备铝一碳纳

米管复合材料过程中，由于碳纳米管与金属在高温复合过程中形成的脆性界面

削弱了界面的结合强度，降低了复合材料的力学性能。

利用碳纳米管作为添加相，在金属基复合材料的热学性能、电学性能和磁

学性能研究等方面也获得了一些成果。Li Y．B．122]等用快速凝固工艺制备1—2wt％

CNTs／Fe80P20复合材料，CNTs的加入大大提高了复合材料的热稳定性和电阻，降

低了其饱和磁力矩。

由于碳纳米管的尺寸与金属晶格相比太大，只能被排斥在晶界上。因而，

当碳纳米管加入量超过一定值时，就在晶界上集聚成团，削弱晶格间连接力，

反而降低基体的强度。另外，在复合过程中部分碳纳米管与高温液态金属化合

形成金属碳化物，将碳纳米管与金属基体割裂开，在碳纳米管与金属基体之间

形成一层脆性界面。这些问题都会影响到复合材料的力学性能，因此在材料设

计和制备时应选择合适的分布和合理的工艺。

1．1．2．3．碳纳米管增强陶瓷基复合材料

用碳纳米管增韧陶瓷材料，目前已经进行了广泛的研究。Zhan等人【2副在纳

3
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米A1203基体中添加SWNTs，得到的复合材料断裂韧性达到9．7MPa．m¨2，。Hwang

G．L．等124]用表面活性剂辅助分散CNTs，加入的Si02溶胶以此为模板，形成

Si02-CNTs微米棒，再用这种微米棒增强Si02陶瓷，当CNTs含量为6％时，其硬

度比纯si02增加100％。Balazsi掣25】研究了碳纳米管与碳纤维、碳黑和石墨复合

Si3N4陶瓷的增韧效果，发现Si3Nn／CNT的力学性能比其他碳材料复合Si3N4提高很

多。

碳纳米管引入到陶瓷中，在改善了基体的力学性能同时也可改善材料的其

他物理性能。Zhan等人后续的研究【261结果表明，SWNT／A1203的导电性能随着碳

纳米管含量的增加而提高，15vol％S啪／A1203的电导率达至lJ3345s／m。Ning等
人【2‘7】采用热压法制各CNTs／Si02复合材料，发现加入5％和10％CNTs时，Si02的

热导率分别提高16．3％和20．6％。梁彤祥等【28】利用聚碳硅烷裂解在CNTs表面涂覆

一层SiC，该复合材料显示出较好的电磁吸收特性，并表现出复合效应。Gong等

【29】采用气相沉积法制备出定向排列CNTs／C复合材料，但其热导率是C／C的35倍。

虽然在制备高性能碳纳米管增强陶瓷材料的研究方面，已经取得了一些进

展，但仍然有很多问题需要解决。其一，大掺量碳纳米管的分散问题，只有CNTs

均匀地分散到基体中去，才能最大程度地发挥CNTs的增强作用，均匀分散是制

备高性能碳纳米管／陶瓷复合材料的前提；其二，碳纳米管／陶瓷复合材料的致密

化技术。足够的致密度是获得高力学性能碳纳米管／陶瓷复合材料的前提，目前报

道的致密化技术大都是高温高压烧结技术，它不仅会破坏CNTs的结构，减少CNTs

的数量，而且当CNTs体积含量较高，分散均匀性较差时，高温高压烧结技术很

难获得高致密度，从而严重削弱CNTs的增强效果。虽然已有利用SPS技术制备

出高致密度CNTs／陶瓷复合材料的报道，但该法在较高温度下也会造成碳纳米管

的破坏【30】。第三，碳纳米管／陶瓷基体界面结构设计与控制，CNTs是一种纳米尺

度的增强相，具有独特的表面特性和非常大的比表面积，这就决定了CNTs与基

体的接触面积很大，其界面结构也较为特殊。因此，界面结构对碳纳米管／陶瓷

复合材料性能有着非常大的影响。

1．2碳纳米管增强陶瓷的研究现状

2002年，Zhan[231等在纳米氧化铝基体中添加了10v01％的单壁碳纳米管，于

1150℃放电等离子体烧结3min，得到的复合材料的维氏硬度达到了16．1GPa，断
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裂韧性达到了9．7MPa．m坦，约为纳米氧化铝陶瓷的3倍，为迄今增韧效果最佳的

报道，其韧性的提高归因于碳纳米管在基体中形成的网络结构和单壁碳纳米管

的完美结构。

Wang[3l】等人利用相同的原料和类似的制备工艺来进行烧结，制得的样品的

断裂韧性相比较纯～203基本无提高，由此判断用压痕法来测定该系列复合材料

的断裂韧性是不可取的，但该实验中制备样品所采用的工艺制度相比Zhan等人

的研究有所差别，导致微观结构不一样，其晶粒大小为1-29in，致密度低，必然

导致力学性能较差t321。

A．Peigney等人‘33,34,35,36,37,38,39,401用原位自生长的方法制得了碳纳米管均匀分

散的CNT—Fe—A1203，CNT．Fe／Co—MgAl204，CNT—Co—MgO纳米复合粉体，随后

进行真空热压烧结，得到致密块状陶瓷材料。但是复合材料的力学性能没有得

到改善，源于热压烧结对碳纳米管的破坏。

孙静等人[41,42'43朋1利用添加表面活性剂的方法(杂凝聚法)制得碳纳米管均

匀分散的复合粉体，利用放电等离子体烧结，制得断裂韧性有效提高的陶瓷体，

但该法中所含碳纳米管含量较低(O．1wt％)，要制得高碳纳米管含量的复合材料，

还有一定困难。同时，大量的表面活性剂存在于陶瓷基体中，其对陶瓷的性能

的影响也有待研究。

另外，Seung I．Cha等人【45】利用化学方法得到碳纳米管分散均匀的无定型氧

化铝复合粉体，经SPS烧结后样品的力学性能虽有提高，但效果不佳，且当碳纳

米管含量超过2wt％左右时，碳纳米管的团聚也开始严重。

碳纳米管与陶瓷基体间的界面结合的改善一直以来很少有相关的报道，近

年来，Kantesh Balani等人[46,47]利用等离子喷涂的方法在金属表面得到碳纳米管／

氧化铝涂层，氧化铝与碳纳米管之间形成了良好的界面结合，该法中使用温度

极高，氧化铝涂层的断裂韧性显著提高，但该法不能用于陶瓷材料的烧结。

国内外学者关于碳纳米管增强陶瓷的大部分研究表明，碳纳米管可以提高

陶瓷材料的力学性能，但其增韧效果一直未获得突破性进展。在该种材料的制

备中仍然有三方面的问题需要解决【铝1：碳纳米管在基体中的均匀分散；碳纳米

管与陶瓷基体之间良好的界面结合；避免碳纳米管在烧结过程中的破坏。这三

个方面的问题一直未获得较好的解决。

下面从复合粉体的制备到陶瓷体的烧结来详细介绍碳纳米管增强陶瓷的研

究现状。
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1．2．1碳纳米管复合粉体的制备

碳纳米管由于比表面积大，表面能高，碳管之间往往以较强的范德华力团

聚在一起，尤其是有机物催化裂解法制备的碳纳米管经常弯曲缠绕在一起，这

将会减小碳纳米管的长径比，影响碳纳米管增强复合材料的增强效果。因此，

如何将碳纳米管引入并均匀分散在基体中非常关键，碳纳米管的引入方式较多，

下面简要介绍常用的几种方法。‘

原位自生法：Peigneyf33，34】等首先在A1203粉末基体上通过催化反应原位生长

出碳纳米管网状束，发现在粉末中碳纳米管长约几十微米，呈网络状较均匀的

分布在粉末颗粒周围，经热压烧结后碳纳米管含量比原始粉末中有所减少。该

方法生产出来的碳纳米管的结晶性较差。

物理分散法：物理分散法指利用物理作用力将碳纳米管分散开，包括超声

波法，球磨法，研磨法，高速剪切法等。但有学者认为物理方法只能分开碳纳

米管的团聚体，而且会破坏碳纳米管。如超声波法会使纳米管变短，随着分散

时间延长碳管外壁会剥落，导致管壁变薄，且该法不能分散大团聚体。在实际

的碳纳米管增强陶瓷材料的制备过程中，利用球磨法来得到碳纳米管均匀分散

的复合粉体却是比较常见的，在一定程度上是可以满足分散均匀性要求的【2五施
49】

o

化学分散法：化学分散法是指利用表面活性剂、表面改性剂或表面功能化

来改变碳纳米管的表面能，提高其润湿或粘附特性，降低其在连续溶剂中的团

聚倾向。

(1)酸处理：采用浓H2S04／HN03混合溶液酸处理可以将碳纳米管完全分散

开，原因是碳纳米管在酸处理过程中会变短而且增加亲水性官能团如羟基官能

团等【50】；如果采用浓硝酸处理后，碳纳米管的长度变短，管身变直，管壁上有．OH，

一COOH等功能性官能团吸附，碳管在溶液中分散很均匀。Shaffer等也发现通过

对催化裂解生长的碳纳米管进行酸氧化处理(V刚03：VH2s04=1：3)会给纳米管表面

增加酚基和羟基官能团，这些官能团的存在可以使碳管以较高的浓度在水中稳

定分散【5l】。

(2)添加表面活性剂：添加表面活性剂如次乙亚胺或者十二烷基硫酸钠(SDS)

可以将碳纳米管在水溶液中均匀分散，同时在陶瓷粉体的悬浊液中也添加不同

种表面活性剂，通过溶胶杂凝聚的工艺，由于不同成分间静电相互作用，可以

6
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得到粉体颗粒包覆的碳纳米管。该过程中分散的碳纳米管表面是否全部为陶瓷

粉体颗粒所包覆，表面活性剂的引入对复合陶瓷的性能有无影响等均较难以分

析。

物理化学分散法：物理化学分散法是将物理方法(如超声波法、球磨法等)

与化学方法(如酸处理、添加表面活性剂等)进行组合，以达到将纳米管更加

均匀分散在基体中的目的。

1．2．2碳纳米管增强陶瓷基复合材料的烧结成型

碳纳米管增强陶瓷基复合材料一般采用烧结成型，烧结气氛必须是真空或

惰性气体保护，以防止碳纳米管的氧化破坏，碳纳米管在陶瓷烧结后基体中的

存活状况非常重要。

(1)热压烧结(HP)：这是碳纳米管增强陶瓷中用的较多的一种。Siegel R．W．

等人【52】较早采用该法制备CNTs／A1203材料，使陶瓷断裂韧性提高约24％。法国

Peigney A．【33'强351等人采用原位自生法得到了碳纳米管均匀分散的陶瓷粉体，采

用热压烧结的方法得到致密复合材料。研究发现，虽然CNTs的含量明显提高且

分散均匀，但复合材料的力学性能却低于不含CNTs的金属一氧化物复合材料，原

因是高温高压破坏了CNTs的结构，同时使其含量大大减少，不仅没有起到增强

作用，CNTs的存在反而阻碍了复合材料的致密化。

(2)放电等离子体烧结(SPS)：放电等离子烧结(Spark Plasma Sintering，简称

SPS)是近年来发展起来的一种新型的烧结工艺，该法利用脉冲能、放电脉冲压

力和焦耳热产生的瞬时高温场来实现烧结，它在粉末之间能瞬时产生放电等离

子体，使被烧结体内部每个颗粒均匀的自身发热，并且使颗粒表面活化更易于

烧结；同时，烧结时在样品两端施加轴向压力，可以使烧结体更加致密，同时

烧结温度降低。因此该法可以在极快的升温速度、低的烧结温度、极短的保温

时间、较高的烧结压力下制得致密的块状纳米材料。放电等离子烧结是非常有

发展前景的制备碳纳米管增强陶瓷基复合材料的工艺。Zhan G．D．等人【23，26531

采用该工艺在1150。C下进行CNTs／A1203陶瓷的烧结，压痕法测定断裂韧性比纯

氧化铝基体提高2倍左右。但最近研究表明，用SPS烧结，当烧结温度超过1150

℃时，碳纳米管也开始发生破坏，性能发生下降。

7
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1．3自蔓延快速加压技术及工艺特点

自蔓延快速加压技术是⋯种自蔓延反应和静卷快速加抵敛密化技术的结

合。将反应物压坯埋入装满沙子的钢模中，由瞬『目J电脉冲将胍坯点燃，使之发

乍自蔓延反应，在反应完成后的几秒钟内，样品中仍有液相存在或仍处于塑性

状态时，川人吨位油压机加压进行致密化。沙子起到保护模具、排放杂质气体

和以等静雎向样品传递压力的作用，电脉冲启动和断开时间，加胜和卸载时闻

由单片机自动控制。特点是”4】：(J)N备时间短，总时问不超过5rain：(2)压力一

时间戈系町白l山调节、tl动控制：(3)整个过程(预压、点火、高压、完成)通过一

次按钮，由单片机控制完成：(4)使用通用设备进行改装，成本低：(5)产品尺寸

可较大。图1-1为试验设备装置图。

罔1．1燃烧反应，快速加压制各装置

Fig J-l Experiment equipment of

SHS／QP teelmique

图卜2 SHS／QP过程的温度一时间曲线

Fig．1·2The curvcoftemperature

vcl'stlstimeduring SHS／QPcourse

自蔓延快速加压技术的工艺参数控制中存在以下两个关系；(1)温度一时问关

系：(2)压力．时间关系：

可以利用温度一时问图口”来分析材料达到致密化的条件，确定燃烧反应，快速

JJu压(SHS，QP)过程中主要控制参数压制延迟时『自J和陶瓷层厚度的取值范围．如

用I-2所示。压坯点燃后发生燃烧反应，伴随着化学反应的进行，发生热量敞失

和气体j毽出。选出气体主要来自原始粉末表面所吸附与杂质分解所产生的气体，

而非反应产生的气体。研究发现，在SHS过程中无论是否经过除气处理，都将有

气体逸出。当气体大部分已排出而压坯仍保持较高温度并处于塑性状态时．对

其施加压力，可使压坯达到致密。
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如图1-2所示，当t---0时，压坯开始燃烧，随着燃烧过程的进行，压坯温度迅

速升高，当反应结束时，试样温度达到晟高值Tc，随后由于热量散失，试样温度

随时叫延长而降低。一般情况下，由于反应速度很快，当燃烧反应结束时，热

毋来不及散失，试样所达到的最高温度Tc接近于反应的理论绝热温度T¨。与Tc

所对应的时间k，称为燃烧终了时『日J或燃烧持续时问。将0≤t≤k区域称为燃烧区

(图l-2i¨K)。 m于sHs过程中的气体逸出会对反应物的致密化产生影响，因

此必须留有适当的时间，使压坯中的气体排除，以免因为过早加压导致气体滞

留于反应产物中形成孔隙。气体排出结束的时蜘为t。，称为气体逸出终了时问。

对应于k≤t≤t。的区域则称为气体排出区(图l-2中lI区)。

‰为丌始加压时间，加压致密化不可能在任意低的温度下实现，而存在着一

个临界温度TP，称为最低可压制温度。只有当温度高于Tp时，才町以通过加雎使

反应产物达到致密化。与Tp相对应的时间Ip，称为压制时间上限，只有在t<tp的

时间内加压才I叮能使材料达到致密。对应丁k<t≤t。的区域称为可压制区(图l一2

中lII区)，而对应于t>t。的区域，则称为非致密化区(图l一2中n，区)，此时加压也

不可能使材料致密化。一般情况下，提高反应物的绝热燃烧温度和燃烧波速度，

改善压坯保温条件，压坯预先排气处理，以及在反应物中加入低熔点粘结相均

有助丁材料致密化，井有利于放宽工艺参数(特别是压制延迟时fHJb)的控制范

围，便于1艺控制。对于弱放热、燃烧波速较慢的体系，散热会造成样品温度

分巾不均匀，当反应结束时，先发生燃烧的部位温度会显著低于T_，使样品整

体加压达到致密化更加困难，甚至无法实现。

崮I-3 SHS／QP压力一时问过程示意图

Fig 1-3 Pattern of the hydraulic pressing

system on the sample for densification

图I-4 SHS／QP系统参数调竹示意图

Fig I-4 Schematic representation of

parameteradjustmentfor SHS／QP
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温度．时间曲线可通过实验测定，该法直观、准确、有效。也可根据反应热

效应、压坯周围介质的导热系数、热容量，通过理论计算获得。

SHS／QP压力．时间过程示意图如图l一3所示。其中Pl为预压压力，Ph为高压压

力，tc为燃烧波通过样品的时间，td为高压延迟时间，tp为高压持续时间。

由于高压电信号送出后，系统的油压上升需要一定的时间，造成高压的电

信号送出后延迟2．3秒钟，实际的机械高压才作用于模具上。

SHS／QP的系统参数调节示意图如图1_4所示，工作线路图如图l一5所示。在

半自动时，当被压件安装好后关好安全门，按压头下行按钮，压机按照预压下

行一持续预压一差压下行_全压下行一保压_保压延时_压头回程-÷回程停止

的顺序依次完成一个循环。其中持续预压的时间和保压时间可以通过编程器对

PC内部的时间继电器进行调节。

图1-5 SHS／QPI作线路图

Fig．1-5 Working process of SHS／QP

1．4本课题研究的目的和意义

碳纳米管增韧陶瓷材料要获得优异的性能，首先需要陶瓷体必须具备较高

密实度，传统方法往往利用高温、长时烧结来实现这一目的。但在该种陶瓷的

烧结中，高温、长时间烧结必然导致碳纳米管的严重破坏。放电等离子体烧结

虽然也是一种快速烧结工艺(50—600。C／min)，但是有研究表明在烧结温度超过

1 150℃时，碳纳米管也开始发生破坏。

本研究中将燃烧反应的超快速升温过程(1000—3000。C／min)与快速机械加压

结合起来，制备碳纳米管增韧陶瓷材料。由于极高的升温速度和短的烧结时间

(1．5min)，碳纳米管在烧结中有望不被破坏，同时辅以高的机械压力
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(100．200MPa)，在短时高温高压条件下碳纳米管与陶瓷晶粒之间有可能形成较好

的结合界面，陶瓷材料的断裂韧性可能得到有效提高。

本文中将这种制备工艺与放电等离子体烧结工艺进行对比研究，分析比较

工艺的不同对显微结构及性能的影响，同时此种制备工艺的提出也将为碳纳米

管增强陶瓷材料的应用提供有益的借鉴。

1．5本课题的研究内容

首先，通过实验对比分析，确定合适的复合粉体制备工艺过程；在此基础

上，利用制得的复合粉体进行陶瓷样品的烧结。

研究自蔓延燃烧／快速加压工艺(SHS／QP)过程，确定制备致密复相陶瓷的关

键控制因素，包括保温时间，机械压力等实验条件，制备出性能优异的碳纳米

管增强陶瓷复合材料。

利用放电等离子体工艺(SPS)进行烧结实验，确定致密复相陶瓷的关键控制

因素，包括合适的烧结温度、保温时间等，制备出性能相对优异的碳纳米管增

强陶瓷复合材料。

测试样品的力学性能，采用各种分析手段，如SEM、TEM、Raman光谱等，

对复相陶瓷的结构及碳纳米管的状态进行表征，比较不同制各工艺下样品的微

观结构差异，并分析结构与性能之间的关系。
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2．1引言

第2章复合粉体的制备

碳纳米管之间存在较强的范德华作用力，巨大的比表面积和很高的长径比，

极易形成团聚或缠绕，这种特性将严重影响碳纳米管在复合材料中的均匀分散，

进而影响到其增韧作用。如何将碳纳米管均匀的分散到陶瓷粉体中非常关键。

目前文献报道的方法有：原位自生长法【33，34,351，物理分散方法【23'26,301，化学分

散方法【41，42，43】等。本文中尝试了多种分散方法，如球磨法、杂凝聚法、物理化

学分散法等来实现复合陶瓷粉体的制备，在此基础上选用一种比较好的分散方

法。

2．2实验原料

实验用碳纳米管(简称CNTs，购自中国科学院成都有机化学研究所)，长

度3．509m，碳管含量>90％，其中含单壁碳纳米管90％，其余为多壁碳纳米管。

选用氧化铝粉粒径为200nm或500nm，纯度99．8％。

2．3杂凝聚法

杂凝聚法又可称为异质絮凝法，指带正电荷颗粒与带负电荷颗粒相遇后，

由于静电作用彼此吸引，形成中性聚集体迅速聚沉的现象。

利用异质絮凝现象可以对纳米粉体的表面性质进行改性。Kong等f56】利用异

质絮凝现象使勃母石AIOOH吸附在四方相氧化锆TZP的表面，将复合粉体煅烧

后，AIOOH转变为A1203。将包覆A1203的TZP粉体复合到羟基磷灰石HAp中，大

大抑制-了"HAp与TZP之间形成磷酸三钙(TCP)的趋势，显著提高了材料的力学性

能。21"02和AIOOH的等电位点为5．5和8．7之间，如果控制悬浮液的pH值在5．5和

8．7之间，Zr02和AIOOH颗粒间就会发生异质絮凝。通过选择pH值在7．5左右，

Zr02颗粒带负电，AIOOH颗粒带正电，因此可以在Zr02颗粒表面包覆上AIOOH。

AIOOH还可用于包覆SiCt571及Si3N4[581，以改善粉体的流变性质或提高其烧结能

12
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力。

上述异质絮凝法包覆纳米粉体的例子都是通过控制体系pH值来实现的，为

了改善包覆层的形貌、致密度等，也可以引入不同的分散剂来调节粉体的表面

带电情况，进而提高颗粒间的静电吸引作用。Wang等‘591为了在ZnO表面得到较

好的Si02的包覆层，以聚乙烯亚胺(PEI)为分散剂，提高ZnO表面所带的正电荷，

得到均匀致密度Si02包覆层。

2．3．1悬浊液体系的稳定

采用杂凝聚法时，首先要求两种颗粒对应的悬浊液比较稳定。这里需要借

用胶体理论的知训60】。

悬浊液体系为了达到胶体化学意义上的稳定状态，有两条途径：使颗粒带

上相同符号的电荷，彼此相互排斥；通过在颗粒表面吸附某种物质如高分子，

阻止颗粒的相互接近。第一种方法被称为“静电稳定作用"，第二种方法被称

为“空间位阻稳定作用"。很多情况下，将两种作用机制结合起来被称为“静

电空间位阻稳定作用”。

首先介绍一下静电稳定作用。从扩散双电层的观点来说明溶胶的稳定性己

普遍为人们所采用。其基本观点是胶粒带电(有一定的‘电位)，使粒子间产生

静电斥力。同时，胶粒表面水化，具有弹性水膜，它们也起排斥作用，从而阻

止粒子间的聚结。胶粒间除了静电斥力外，还存在范德华引力。关于溶胶稳定

性的DLVO理论认为，溶胶在一定条件下是稳定存在还是聚沉，取决于粒子间的

相互吸引力和静电排斥力两者间的竞争。若斥力大于引力则溶胶稳定，反之则

不稳定。

第二种方法(空间位阻稳定作用)是指防止颗粒相互接近，使它们不能接

近到有强大吸引力的范围。通过非离子性物质吸附在颗粒周围建立起一个物质

屏障，吸附层越厚，颗粒中心距离就越大，因此分散体系也就越稳定。这种物

质的屏障效应被称为吸附层的位阻效应或者是空间位阻效应，这种稳定作用被

称为空间位阻稳定作用。

2．3．2悬浊液体系的絮凝

向胶体中添加电解质会引起胶体的聚结(coagulation)。如果将少量的高分子

13
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化合物添加到胶体中，可能引起絮凝(flocculation)。在胶体化学中，聚结一词通

常用来描述由于双电层的变化引起的颗粒的紧密连接，而絮凝用来形容由于高

分子化合物的加入而使颗粒形成松散的团聚体。聚合物的吸附可以提高悬浮体

的稳定性，但若改变操作条件，又可能使悬浮体发生聚沉。了解聚合物对胶体

絮凝作用，对选择适宜的分散剂和工艺条件以获得稳定的分散体是十分重要的。

高聚物对胶体的絮凝作用的机理有：静电中和、桥连作用及电荷补丁絮凝三种。

加入与粉体带相反电荷的高聚物会中和颗粒表面电荷使体系絮凝；中性聚合物

或与粉体带相同电荷的高聚物间可能因相互搭桥而使体系絮凝。

(1)电荷中和 当把具有相反电荷的高聚物加入到由静电排斥作用所稳定的

分散体系中时，高聚物通过静电引力立即吸附到颗粒表面，并中和颗粒表面的

电荷，导致静电排斥作用下降，因而分散体系发生絮凝，被称为电荷中和机理。

低分子量聚电解质引起絮凝过程中主要是电荷中和机理。

(2)桥连作用 高分子化合物在溶液中的链环和链轨结构很容易将两个颗粒

桥连在一起，引起絮凝，被称为桥连作用。由于桥连机理引起的絮凝可以两种

形式进行。一种是两个或多个颗粒由同一个高聚物分子桥连引起的絮凝：要求

聚合物分子具有两个以上的吸附链段；分子链足够长，可以吸附到两个以上的

颗粒上；而且聚合物吸附的表面覆盖度低，有更多的机会使吸附的高聚物链从

一个颗粒上伸展到另一颗粒上，所以这种桥连絮凝只有在聚合物浓度很低时才

发生。另一种是通过被吸附到不同颗粒表面上的高聚物链之间的相互作用进行

桥连而引起絮凝，要求链节之间相互作用能必须足够大，足以克服由于链段自

由度减少引起的熵排斥位能；另一个要求是聚合物链很长，且吸附聚合物的表

面覆盖度高，以至于剩下的可吸附点很少。若聚合物浓度更高，还可能出现这

样一种搭桥效应：溶液中自由聚合物分子的不同链节分别与吸附在两个不同胶

粒表面的吸附聚合物分子搭桥。

(3)电荷补丁絮凝高电荷密度的阳离子高分子(高分子的电荷密度>颗粒

表面电荷密度)吸附在带负电的颗粒上形成阳离子补丁。当第二个带负电的颗

粒接近荷正电的补丁时，颗粒发生聚结。可以看出补丁的尺寸应该和颗粒的尺

寸相当，反过来说明絮凝剂尺寸应该较大。中等分子量的聚乙烯亚胺(PEr)是很

好的补丁絮凝剂。补丁絮凝形成的絮凝体有刚性的开放结构，其强度介于桥连

和电荷中和所形成的絮凝体之间，适合压滤方面的应用。

纳米粉体在水介质中的分散是一个分散与絮凝平衡的过程，尽管物理方法

14
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可以较好地实现纳米颗粒在水等液相介质中的分散，但一旦机械力的作用停止，

颗粒间由于范德华力度作用，又会相互聚集起来。而采用化学法，即在悬浮体

中加入分散剂，使其在颗粒表面吸附，可以改变颗粒表面的性质，从而改变颗

粒与液相介质、颗粒与颗粒间的相互作用，使颗粒间有较强的排斥力，这种抑

制浆料絮凝的作用更为持久。实际生产中常将物理分散与化学分散结合起来，

利用物理手段解团聚，加入分散剂实现浆料稳定化，可以达到较好的分散效果。

2．4杂凝聚法制备CNTs／A1203复合粉体

2．4．1稳定悬浊液的制备

氧化铝颗粒可以通过球磨的方法，可使其表面带上一定电荷，形成悬浊液

㈨，其Zeta电位值见图2．1。当PH值小于5时，其Zeta电位均超过40mv，可形成

较为稳定的悬浊液。
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图2．1 A1203球磨处理后Zeta电位值

Fig．2—1 The Zeta potential of ball—milled alumina

原始的碳纳米管由于长径比太高，极易缠绕在一起，要形成稳定的悬浊液

必须先进行表面的化学处理。

十二烷基硫酸钠(SDS)是一种常用的阴离子表面活性剂。图2—2为原始碳纳米

管含量为2wt％的氧化铝复合粉体的SEM图片，通过在碳纳米管悬浊液中添加

0．25wt％、0．5wt％、1wt％的SDS表面活性剂后，与氧化铝的悬浊液进行超声混合，

干燥后得粉体。

从图2．2中可以看出，虽然提高表面活性剂的用量，但碳纳米管仍然严重团

聚，碳纳米管长度过长，无法分散开来。因此要采用杂凝聚法来制备碳纳米管
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均匀分敞的复合粉体，首先必须进行碳纳米管的短切处理m．63“l

!圉2-2 2wt％CNTs]A1203添加不同含量SDS复合粉体图片

(a)0 25wt％SDS； (b)0．5wt％SDS； (c)1wt％SDS

Fig 2—2 2wt％CNTs／A1203 composite powders with differenl SDS contem：

(砷025wt％SDS； (b)0 5wt％SDS； (c)1wt％SDS

2．4．2碳纳米管的酸处理

配置H2SO椰103混酸(VH2s04：VHN03=3：1)溶液．将一定量碳纳米管置入到混
酸溶液中，超声处理2h后，碳纳米管在混酸中呈粘稠状黑色。将混酸溶液稀释

后，抽滤，清洗碳纳米管至PH=7，干燥，研磨备用。

图2-3不同酸料比碳纳米管sEM图片v。id(m1)／Mc州⋯喀)=(a)4：l；(b)l：1：(c)1：4
Fig 2-3TheCNTs afteracidtreatmentwithVgM(mlyMcNn(mg)=(aH：l(b)l：1忙】l：4

图2．3为碳纳米管在不同酸料比的混酸溶液条件下的长度分布结果。由图可

知，当混酸用量较多时，混酸分子如H2SO。、HN03等与碳纳米管管壁的接触点

变多，经过强酸的剧烈作用，碳纳米管的长度迅速变短．大部分小于1“m。当酸

料比较小时(V删(m1),qVlcm-；(mg)=l：4)，经过酸处理的碳纳米管的眭度在I一21tm，

比较适合于作为增强相。I司时大量强酸K时删对碳纳米管进行腐蚀，必然会使

其管壁结构逐渐破坏m㈣．比较而言较少量混酸的使用造成的破坏也会较小。



武汉理工大学硕十学位论文

2．4．3碳纳米管的分散

碳纳米管经过酸处理后，其长径比较小(相比原始碳纳米管)，但在水中

仍无法形成均匀分散的悬浊液，经过超声处理一定时间后再静置，碳纳米管仍

然会絮凝下来，其表面电荷仍无法提供其悬浊状态稳定存在的相互排斥力，要

实现此目的须添加表面活性剂，本实验中采用常用的十二烷基硫酸钠(SDS)。

图2—4不同SDS含量的CNTs悬浊液的Uv．vis光谱

(a)0wt％SDS； (b)1．5wt％SDS； (c)0wt％and 1．5wt％SDS

Fig．2-4 UV-vis spectrums of CNTs in aqueous solution

(a)0wt％SDS； (b)1．5wt％SDS； (c)0wt％and 1．5wt％SDS

利用紫外一可见光吸收光谱‘671可以判断碳纳米管在悬浊液中的分散效果：在

碳纳米管的水系悬浊液中，分散的碳纳米管会在253nm附近进行光的吸收，其吸

收强度与分散良好的碳纳米管的浓度呈正比例关系。

未添加表面活性剂的碳纳米管的悬浊液中，随着超声时间的延长，该吸收

峰的强度逐渐提高，当超声120min时，峰的强度基本稳定。添加表面活性剂后，

碳纳米管在253nm处的吸收明显加强，其强度随超声时间的延长变化很小，说明

超声15min作用已达到最佳分散效果。实验表明，要得到碳纳米管稳定分散的悬

浊液，分散剂的使用是必须的。

2．4．4 Zeta电位的测定

获得表面电荷的粉体在外加电场的作用下做定向移动称为电泳。每个颗粒

周围都存在双电层结构。颗粒周围的液体被分成两部分：反号离子紧紧束缚在

颗粒周围的I为Stern层及松散结合的扩散层。当在电场的作用下，固液之间发生

电动现象时，移动的切动面所对应的电势称为‘电位(Zeta potentlY)。

在利用杂凝聚法来制备均匀分散的复合粉体时，首先需制备两种均匀稳定
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的悬浊液，其Zeta电位值越高，表明两种粉体表面电荷越多，当两种悬浊液均匀

混合在一起时，发生也荷的相互作用(相H吸引或相互排斥)就越强烈，分散

效果越佳。

＼．．．兰置

k———、——人

目2-5酸处理CNTs与球磨A1203的Zeta电位

Fig 2-5ZetapotentialofacidtreatedCNTs andball-milledAl203

图2—5为经过酸处理的碳纳米管，添加1．5wt％的表面活性剂(SDS)后的Zeta

电位，以及球磨后氧化铝粉体的Zeta电位。由图可知，碳纳米管的Zeta电位随PH

值得变化较小，都在40my左右；同时。氧化铝粉末的Zeta电位随PFI值变化较大，

当PH值<6时，Zeta的值在40my以上。因此．可以选择在PH值在酸性条什下进

行杂凝聚丁艺的寅施。

2．4．5酸处理碳纳米管的杂凝聚工艺

图2—6 1wt％CNTs／A1203粉体sEM图片

Fig 2-6 SEM image of lwt％CNTs／AI．,03 composite powders

将定量经过酸处理2h的碳纳米管分散于l 5wt％SDS溶液中，超声2h；将球

磨后氧化锅浆料也超声2h；将两种悬浊液混合在一起，超声0 5h。由杂凝聚法得
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刊干燥后的复台粉体，其SEMI骝片如F所示．碳纳米管可以较为均匀的分散在

氧化钒粉体L}】。

2．5机械球磨法

球席洼是陶瓷粉体混料巾最常用的方法2。目前碳纳米管，陶瓷基复合材

料采用直接混合法比较成功的实现分散良好的复合粉体I”，她硎，为此本实验采

用了超声分散、机械球磨混合相结合工艺来制备CNTs／A1203复合粉体，可使碳

纳米管在氧化钳基体中分散良好。其具体实施过程如下所述。

将CNTs分敞十酒精中，超声波处理2h，加入氧化锅粉体．继续超卢0 5h{

将所得的浆料球磨2411(球磨介质为玛瑙球，球料比为4：1)；旋转蒸发去除酒精，

得下燥粉体．研磨备用。

图2—7显示了球磨不同时『目J(6h，24h，48h)时碳纳米管的分散效果。由图可知．

当球磨6hfl,J"．碳纳米管还呈现出一定程度的团聚，延长到24h，碳纳米管在摹体

中分散较为良好：当继续球磨刘48h时，碳纳米管开始出现明显的破坏”⋯。

图2—7球磨法制备1wt％CNTs／A1203粉体的sEM图片(a)6h；(b)24h；(c)48h

Fig 2-7 SEMimageoflwt％CNTs／AI．,03powders afterball—millingfor

(a)6h (b)24h (c)48h

因此，由以上实验结果町知，当对复合粉体球磨24h．球料比4：I时，可以达

到域佳混料效果。

2．6混料方案的确定

比较上面两种混料方案，从理论上讲．采用杂凝聚法是可以获得碳纳米管
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均匀分散的粉体的。杂凝聚法利用颗粒表面的Zetaf{1位．使同种颗粒相互排斥，

异种颗粒相互吸引，因此有可能且；现碳纳米管柬的进一步细化。但在该过程中

需要将碳纳米管进行酸处理．以及添加表面活性剂，一方面对碳纳米管的完整

结构造成破坏，另一方面表而活性剂的引入可能影响整个陶瓷体的性能。

而对于球磨法制各的复合粉体．有报道表明碳纳米管在球磨过程中可能发

生破坏：另一方面，这种机械球磨的方法很难将碳纳米管分散成较小的束状。

但在本实验中，通过控制球磨工艺，可以保证碳纳米管在球磨过程中较少破坏，

而且碳纳米管最后形成20—50hm大小柬状。基本满足分散要求，而且该法操作起

来较为简单．：L岂T叮控性较高。

为了分析比较两种混料方法的优劣，称墩两种复合粉体(1wt％CNTs／A12q)

各强，初压成片状，然后冷等静压(cIP 200MPa)，置于SPS模具中，在同样的条

件下进行放电等离子体烧结，分析比较样品的微观结构及性能。烧结条件为在

1300'／2 F保温2min，升温速度为200"C／min。球磨法得到的粉体制得的陶瓷的断

裂韧性为2 8MPam呲，而利用杂凝聚法制得的陶瓷，其断裂韧性也只有

3 0MPamm。

较低的力学性能可能与样品的致密度有很大关系(详见后续研究)。另

方ln】，复合材制的性能与碳纳米管的状态也是联系在一起的。如图2_8(a)所示，

碳纳米管分由于氧化钒晶粒间，可看出大量碳纳米管处于晶界处：而嘲2-8m)中，

从品界处拔出的碳纳米管不多，可是在氧化铝晶粒上有很多杂质类的物质，麻

为碳纳米管的碎片忡】，其长度极短，』1泛分布于箍体中，由于长度过短，起不

到埔韧的作用，这与断裂韧性的结果比较也是较为吻合的。

图2．8 1wt％CNT“A1203陶瓷断面SEM(a)球磨法(b)杂凝聚法

Fig 2—8 SEM image ofthe fracture surface of 1wt％CNT“A1203 composites

from powders prepared by(a】ball-milling；(b)Colloidal Processing
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关于碎片的束源，对碳纳米管的处理过程进行了细致的研究，发现在碳纳

米管的酸处删过程中，由于碳纳米管中存在一定量的多壁碳纳米管，其缺陷较

多，耐强酸作用较弱，在酸处理的过程中，多壁碳纳米管首先被短切成很小的

100rim作用的小段，纠结在单壁碳纳米管的周围，无法清洗出来(如图2-9)。

图2—9碳纳米管(a)及酸处理2h后(b—c)TEM图片

Fig 2-9 TEM image ofCNTs(a)and acid treated CNTs(b-c)

经过以上分析，在碳纳米管的酸处理过程中，容易形成大景细小碳物质，

对十由cvD法生产出柬的碳纳米管，这种现象很常见，且这些细小碳物质极难

除去，对陶瓷材料的性能必然造成一定影响。本课题的研究重点在烧结部分，

球培法制缶的复合粉体可咀满足实验需要，综台以上情况，本文中选用球磨法

来制备复合粉体。

2．7本章小结

采用杂凝聚法和球磨法制备了碳纳米管均匀分散于氧化铝的复合粉体。在

杂凝聚法中需将碳纳米管酸处理。当酸料比为1(mv)：4(mg)时，混酸处理2h．碳

纳米管长度为1-29m，适合作为增强帽，但经过酸处理过程，碳纳米管原料中多

壁碳纳米管容易被短切成小段，其中一部分离散在粉体中，另一部分聚集成团，

吸附在单壁碳纳米管周田，可能会对陶瓷体的性能造成定影响。采用球磨法．

球料比为4：1，当球磨2411时碳纳米管较为均匀的分散在复合粉体中．延长球磨

时间，碳纳米管发生明显破坏。
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第3章CNTs／A1203的自蔓延燃烧／快速加压法制备

3．1引言

在碳纳米管增强陶瓷材料的烧结工艺中，研究较多的是热压烧结和放电等

离子体烧结。热压烧结升温速率慢，高温持续时间较长，有报道表明对碳纳米

管的破坏较为严重，陶瓷断裂韧性基本无提高。要更好避免对碳纳米管的破坏，

降低烧结温度或缩短高温时间均是可行途径。

自蔓延燃烧／快速加压的方法是制备陶瓷材料的一种新方法，该过程升温速

度极快(约为1600℃／min)，整个致密过程约为5min，高温持续时间较短[70,71】，

可以较大限度地避免碳纳米管被破坏。

3．2陶瓷基复合材料的力学性能

3．2．1硬度及其测量

硬度是衡量材料力学性能的一项重要指标，是结构陶瓷一种重要的力学性

能，与材料的强度、耐磨性、韧性等有着密切的关系。陶瓷材料的硬度是其内部

结构牢固性的表现，主要取决于其内部化学键的类型和强度。其中形成原子晶体

的共价键型硬度最高，然后依次是离子键、金属键。原子价态和原子间距决定了

化学键的强度，因而也是决定材料硬度大小的重要因素。

陶瓷及矿物材料常用的一种硬度表示方法就是莫氏硬度，它是由划痕来表

示硬度由小到大的顺序，即后面的矿物可划破前面的矿物表面，但没有具体数

值。要想得到陶瓷材料硬度的具体数值，常用的表示方法有维氏硬度、努普硬

度和洛氏硬度，它们都是通过将压头压入陶瓷表面而测得硬度值。

(1)维氏硬度法17副

维氏硬度法适用于较硬材料，对陶瓷材料尤为常用。该法采用对面角为1360

的金刚石四棱锥体作压头，在1．100kg的载荷作用下，压入经过抛光的材料表面，

保持一定时间后卸掉压力，材料表面便留下一个正方形的压痕(indentation)。测

量压痕对角线的长度并计算压痕的表面积，求出单位面积上的载荷．应力，即为

维氏硬度值Hv。
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HV：一P：—2P—s—in(r8／2)=1．8544__P_，_e (3—1)
S d‘d‘

式中，P为载荷(N)；S为压痕面积(mrn2)：0为金刚石压头对面角(1360)；d为

压痕对角线长度的平均值(mm)。硬度的国际制单位为GPa或MPa。

对于本质上为脆性的无机材料来说，在制造维氏压痕时，经常在压痕的角

上沿对角线延长线方向产生裂纹，有时压痕的边缘容易破碎剥落，不易得到形

状规则的压痕，给对角线的测量带来不便。所以在制备试样时，对其上下表面

的平行的载荷，避免过大。

与常规的维氏硬度法相对应，还有一种主要用于测定显微组织中不同相或

不同晶粒等微区的维氏硬度法，即维氏显微硬度法。其原理与普通的维氏硬度

法一样，只是载荷较小，仅为1-2009f(0．01．2N)，其d值只有几个微米，较适用于

测量脆性材料。

(2)努氏硬度(努普硬度或克氏硬度)

努氏硬度法是一种显微硬度的实验方法，它所采用的金刚石压头四棱锥体

所得到的压痕为菱形。与维氏硬度计算的是压痕表面上承受的应力不同，努氏

硬度值对应的是压痕投影面积上的应力，其计算式为

HK=!=去=14．229iP(3-2A Cd d
)z z ’

式中，P为载荷(N)；A为压痕投影面积(姗2)；d为压痕对角线长度(mm)；C
为压头常数(无量纲)。努氏硬度的单位与维氏硬度相同，为GPa或MPa。

努氏硬度法适用于测定较硬度材料，如金属表面的淬硬层或渗层、镀层等

薄层区域的硬度测定，但在陶瓷材料方面的应用不如维氏硬度法普遍。

(3)洛氏硬度(劳克维尔硬度或劳氏硬度>

洛氏硬度法所采用的金刚石压头为圆锥体，圆锥角为1200，锥体尖端曲率半

径为0．2mm。与前两种硬度测试方法中通过测定压痕对角线的长度来计算硬度不

同，洛氏硬度是首先加上基准载荷，再加实验载荷，然后回到基准载荷，测出

两次载荷下压头的压入深度差，再根据定义式求出硬度值。

除以上介绍的方法外，还有布氏硬度等。由以上介绍可知，各种硬度法之

间没有统一的物理意义，各种利用静载压入实验评判材料硬度的方法，由于压

头结构形式和计算方法等的差异，所得结果也各不相同，彼此之间没有固定的

换算关系。

要准确地评价材料的硬度，除了要选择合适的测试方法与载荷大小，并严
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格按操作规程执行外，在试样制备等方面还需注意以下几点：

试样厚度和径向尺寸要足够大；试样上下表面平行度要好，以获得形状规

则的压痕；试样表面平整光滑，最好为镜面，以便于压痕对角线的准确测量；

测定点要均匀分布于试样表面上，压痕与压痕、压痕与试样边缘足够远，避免

边缘应力的影响或防止试样压裂；测量点足够多(一般在6点以上)，取算术平

均值作为最终值。

3．2．2断裂韧性KIc及其测量

绝大部分工程陶瓷材料断裂方式为脆性断裂，其断裂行为较好地符合线弹

性力学所要求的裂纹尖端平面应变条件。预测结构材料的力学性能所必需的一

个重要参数是断裂韧性。断裂韧性是描述材料瞬间断裂时的裂纹尖端临界应力

强度，即瞬间断裂裂纹扩展阻力，是I型裂纹系统所能承受的外加应力场强度

的极限值，在数值上等于I型裂纹所在平面上材料的连结单元问的连接力在裂

纹尖端处引起的应力场强度的负值，即材料的本征韧性p31。

陶瓷材料断裂韧性的评定方法主要有单边切EI梁法、山形切口法、压痕法、

双扭法、双悬臂梁法和压痕强度法等‘741。长期以来，这些方法中没有哪一种被

优先选用，因为它们中的每一个都有明显的缺点，这限制了它们的应用。直接

压痕法和单边切口梁法较其它测试方法具有试样尺寸小、试样加工及操作简单

迅速的优点，而对具有低的KIc值的脆性材料尤其有用。下面简要介绍上述两种

方法。

(1)SENB法

SENB[7s,76](single edge notched beam)'法试样为矩形断面。在中央一侧开有缺

口，并由缺口预制出尖锐裂纹，用三点弯曲或四点弯曲法施加应力，KI由下式计

算：

K13产l，器石(3-3)
K14b=Y鼍铲石(3--4)

四点弯曲时，Ll及L2分别为外部及内部跨距；Y为一无量纲系数，与扪Ⅳ及

加载速率有关，在04a／W≤0．6范围内，可用下歹Ua／W的指数多项式表示

y=A+A号+如(芳)2十如(轷A，(爿a
4

伶5，



武汉理工大学硕士学位论文

其中，Ai为与样品尺寸相关的系数。SENB法是陶瓷韧性测试采用的最普遍

方法，试样加工比较简单，同时也适用在高温或气氛中测试。但预制尖锐裂纹

很难控制，而且用这种试样来测定裂纹的稳态扩展也很难做到，这是该方法的

不足之处。目前多数研究者用SENB法测试KlC时，试样尺寸一般为2mmX4ram

×36--一40mm(W=4mm。b=2mm，L=20mm)。试样的缺口大多是用金刚石刀片切出

宽约0．2mm的缺口，尖端曲率半径在O．1---0．2mm之间。

(2)IM法(压痕法)

压痕法(IM法)【77】是在测试维氏硬度的同时，由压痕及其四角产生的裂纹

长度、E及维氏硬度值H求得KlC的方法。目前，压痕断裂已经被确立为决定陶瓷

断裂韧性的一种简单且重要的技术。压痕断裂机理的出现为分析陶瓷对受约束

的尖锐接触点的明显复杂的形变／断裂反应提供了一个基础。

在固体中，由Vickers压头引起的裂纹模式可以分为两种截然不同的裂纹系

统：一种是中位裂纹系统，由两个半月形裂纹组成；另一种是Palmqvist裂纹系

统，由四个半椭圆形裂纹组成。对大多数有低的断裂韧性值的陶瓷而言，通过

Vickers压痕法只有中位裂纹系统可以得到明显的发展。对于不同形式的裂纹，

计算K1c的公式不同，即使对于同种类型的裂纹，也有数种不同的计算方程提案。

这种方法的最大优点是用小试样即可测试，即在澳lJVickers硬度的同时获得Kic

值。缺点【781是测得的KIc值随材料的性质不同会产生一定的误差，导致了这些方

程的应用有一定的局限性，计算出的Klc值有时会有很大差异，因此正确选用压

痕方程[79】，找出适合特定材料的压痕方程就成为影响KIc值准确度的关键。

3．2．3陶瓷断裂韧性的影响因素

陶瓷材料的断裂韧性一般会受到材料显微结构、温度和加载条件等因素的

影响。首先是材料的显微结构因素瑙⋯。

提高材料的纯度和晶体完整性，改善晶界状况，优化晶粒尺寸和形状，提

高致密度、降低气孔率等，都有利于改善陶瓷的断裂韧性【8¨。与金属有类似的

规律，晶粒越细小，强度和韧性越高，即存在所谓的细晶强韧化现象。例如氧

化铝陶瓷，晶粒越细小，晶界比例越大，虽然多晶氧化铝晶粒的断裂表面能

(46J／m2)高于晶界表面能(18J／m2)，但由于裂纹沿晶扩展路径更加迂回曲折，加之

裂纹表面上晶粒的桥接咬合作用还要消耗部分多余能量，最终导致强度和断裂

韧性均得到改善。
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晶粒形状对韧性的影响可归结为晶粒长径比(或长宽比)的影响。一般而

言，晶粒长径比增大，断裂韧性增加。材料中气孔率、气孔的形状和尺寸等对

断裂韧性有很大影响。通常情况下，气孔率越高，弹性模量和断裂表面能越低，

断裂韧性下降越明显。

脆性断裂往往是在拉应力作用下，裂纹自材料表面萌生扩展导致的。如果

在其表面造成一层残余压应力层，则在材料服役过程中，表面受到拉应力破坏

之前，首先需要克服表面上的残余压应力，从而起到强韧化效果。

3．3 SHS／QP系统烧结条件的控制

3．3．1烧结体系的选择(烧结温度控制)

图3—1燃烧反应／快速加压装置图
Fig．3-1 Schematic representation of sintering process

燃烧反应／快速加压工艺利用自蔓延燃烧放出的热量来提供陶瓷烧结所需的

热量。一般而言，自蔓延燃烧体系的选择是基于待烧结陶瓷的一般烧结温度来

考虑的，所选体系的燃烧温度与样品的一般烧结温度相近即可。本实验所采用

的自蔓延反应固体燃烧体系为：

3Cr203+6AI+4C--．->2Cr3C2+3A1203

该体系的燃烧温度在1700℃左右，适合作为氧化铝陶瓷基复合材料的烧结

用体系。将3Cr203+6Al“C按摩尔LL3：6：4的比例称取一定量的原料，原料如表3—1

中所示。根据我们设备的模具体积，称量合适质量的混合SHS物料(jtH2809)，

再以球料LL4：1的比例混料2个小时，混料用球为玛瑙球，直径范围为0．5～10mm

之间。将混和好的原料压制成圆柱状试样，SHS反应合成过程在本实验室自己研

制的SHS研究装置(见图3．1)中进行，点火源是平面钨丝发热圈。点火源位于
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试样上端对试样点火，钨铼热电偶的测温头放在试样上，测量整个过程的燃烧

温度并记录燃烧时间。

表3．1原料粒度纯度表
Tab．3—1 The purity of raw materialS

原料 产地 粒度 纯度

在一般的烧结工艺(如热压烧结等)中，温度的调节是通过程序来控制的，

由于自蔓延燃烧反应的特殊性，其温度很难精确调整，但可以通过在自蔓延体

系(如1Cr203+AI+C等)中添加不同含量的稀释剂(如A1203)进行温度的调节，

从而实现工艺的可控性。图3．2为不同稀释剂(灿203)添加量与燃烧温度曲线关系

图。从图3．2中可以看出，随着氧化铝添加量的提高，体系温度逐渐降低。在添

加量为0wt％时，体系最高燃烧温度为1760℃。当添加量在35wt％时，温度有了

明显的下降，在1500℃左右。当添加量达至1]40-45wt％时，温度降低为1400℃左

右；但继续添加稀释剂后，燃烧很难顺利进行下去。燃烧速率同时也随着质量

的增加而降低，缓慢螺旋状燃烧。
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图3—2 Cr203删+C体系燃烧温度曲线与稀释剂用量关系图
Fig．3—2 Temperature-time curve during the combustion process of Cr203+AI+C

system with different content of diluting agent
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3．3．2燃烧时间的控制

在常规的烧结方法中，烧结体的微观结构(如密度，晶粒尺寸等)可以通

过在一定的烧结温度下直接调节烧结时间来控制。而在我们采用的自蔓延烧结／

快速加压(SHS／QP)I艺中，燃烧时间只能通过增加或减少自蔓延反应体系的用

量来调节。在增加或减少SHS粉料质量的过程中，由于原始粉料的组成以及颗粒

尺寸没有变化，因此最大的燃烧温度以及升温速率基本没有变化，仍然是相等

的。因此，我们可以通过不同质量的Cr203+趾+C粉来进行烧结时间的控制。

图3—3待烧结陶瓷原坯中心温度随时间变化曲线

Fig．3—3 the temperature-time curve in the center of the ceramics prepared

在常规烧结中，一定温度下的时间调节是很容易设定和控制的，而在自蔓

延过程中，由于反应过程快速，且难以控制，使得在某个烧结温度下的时间不

容易控制，因此我们采取了近似的方法，我们把烧结过程中处于1550℃以上的

时间区间设定为烧结时间。即为从升温阶段开始，当温度升到1550℃开始计时，

然后温度继续升高到最大值后开始降温，直到温度降到1550℃结束为止，这段

时间就是我们假设的1550℃烧结温度下的保温时间。

表3—2烧结时间的调节

Table 3-2 Adjustment of sintering time of combustion reaction
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前面所介绍的温度测量部分，我们确定T2809自蔓延体系(Cr203+舢+C)的温

度曲线，但是由于氧化铝在烧结过程中热导的变化，因此在氧化铝内部的温度

将不同于自蔓延体系的温度，因此氧化铝内部的温度需要测量。如图3．3所示为

2809自蔓延燃烧物料条件下氧化铝中心部分的温度时间变化曲线。其中最高温

度为1660℃，升温速率为1600℃／min，在1550℃区间的烧结时间约为2．5min。到

达最高温度后丌始降温，其中降温速率约180℃／min。不同量的自蔓延反应体系

下A1203内部的温度测量结果表明，最高的烧结温度是相同的，在1660±20℃的

范围内，同时升温速率保持在1600℃／min。

3．3．3施加压力的控制

本实验采用SHS体系包裹陶瓷样品进行烧结，在烧结过程中施加在样品上

的压力大小直接由机械压力来调节，在此过程中传递到样品的压力大小可能会

不同于原始压力大小，该压力大小直接关系到致密化过程，因此有必要进行测

量。砂子呈颗粒状，流动性难以与液体介质相比，因此模具中的应力分布不可

能达到各向同性，其轴向应力高于径向压力。

本课题组研究人员【7l】采用应力应变传感器对未燃烧状态下SHS中部的压力

情况进行了测量，见图34。

图3-4(a)压力测量分布示意图 (b)不同位置不同压力条件下的压力测量曲线

Fig．3-4(a)Schematic representation of experiment pressure—measurement process

(b)Pressure curves of sands and alumina at different points under different pressure

实验结果表明，在机械压力为40MPa条件下，1，2和4点的压力损失不大，

基本都为40MPa。3点压力约为35MPa。在机械压力为80MPa，1，2和4点压

力在80．77MPa范围内。而3点的压力相比于40MPa机械压力条件损失变的大
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了，变为65MPa。在机械压力为120MPa，1，2和4点压力在120—1IOMPa范围

内。而3点相比40和80MPa时变化更大了，变为80MPa。无论40还是80和

120MPa条件，砂子中的压力为l点压力最大，3点最小。

这些结果证明了砂子在加压过程中的作用是作为压力传递介质作用，并且

是重新对压力进行分布并达到一个近似等静压的分布的结果。Shiguts21等测量结

果与我们测量的砂子中的结果有相似的结果。图3．5为参考文献结果，模压时砂

子中的压力分布。他们的结果为在70mm轴向压力范围内有8％的压力损失。同

时也说明了砂子起到的作用为等静压传递压力作用。

图3—5模压过程中砂子中的压力分布(上模压力30t)

Fig．3—5 Pressure distribution of alumina at different points under 30T pressure

对于燃烧体系中包裹样品处的压力可以做以下分析。首先相比于未燃烧的

SHS原料块体，Cr203和舢和C之间的屈服应力在常温条件下是比较大的，因

此传递压力的能力是有限的，但其燃烧反应产物在高温条件下(1700。C)的屈服应

力很小，同时在燃烧后保持多孔的网状结构并具有延展状态。因此在一定压力

条件下，其燃烧产物更易于压缩同时传递压力的能力更高，可以认为在高温条

件下的压力必然高于未燃烧状况下的80MPa，同时又低于120MPa。基于这种考

虑，采取近似的方法来评估，取两个值的平均值100MPa，为真正的通过砂子和

通过SHS燃烧物料后传递给氧化铝的值。其他近似结果：120MPa一100MPa，

100MPa—-90MPa，80MPa_—60MPa，40MPa—40MPa，20MPa．一20MPa。
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3．4自蔓延燃I；l，快速加压工艺可行性

要获得性能良好的碳纳米管增强陶瓷材料，除了爱得到碳纳米管分散均匀

的粉体外，还需保证在烧结过程中碳纳米管的完好性，其结构要避免被破坏。

图3．6自蔓延燃触快速加压工艺下CNTs的SEM图片

Fig 3-6 SEMimage ofCNTs after heating and pressingtreatment

致密度是陶瓷烧结中极为重要的因素。传统的烧结方法需要高温长时的条

件以获得致密度高的陶瓷体。而在这个过科中碳纳米管极易受到破坏。

利片j自蔓延燃烧，快速加压工艺，整个烧结过程在5rain以内可以完成，而致

密化过程在3rain左右可咀实现，这种超快速烧结过程有利于避免碳纳米管在烧

结过程中的破坏。

图3-6中为碳纳米管经过自蔓延燃烧，快速加压出来后的形貌SEM图片，由图

可知，在该工艺的高温高压条件处理下，碳纳米管的管状结构仍然保持完好，

没有变为片层或者无定型形态㈣。

誓鬻
图3—7碳纳米管TEMPt片(a)原始CNTs(b)自蔓延燃烧腴速加压处理CNTs

Fig 3—7TEMimage ofCNTs(a)rawCNTs；(b)CNTstreated bycombustion reaction

／quick pressing method
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图3．7(a)为原始碳纳米管的TEM图片，从图中看出碳纳米管以20nm左右束状

形态呈现，本实验中所使用碳纳米管含量为95wt％，其中单壁碳纳米管的含量为

90wt％。单壁碳纳米管由于管径很小，1-2nm，极易团聚呈束状。经过加热加压

处理后，碳纳米管的形态基本无变化，其管壁结构比较完整(图3．7(b))。

Ilarnan Shift(era")

图3．8碳纳米管燃烧反应／快速加压处理前后Raman光谱图

Fig．3-8 Raman spectrums of raw and treated CNTs

为了进一步确定碳纳米管的结构有无破坏，用Raman光谱‘84】【85】【861进行表征

(图3．8)。碳物质在拉曼光谱中的主要特征峰为由碳原子无序结构引起的D峰

(位于1350cmJ附近)和与石墨完美片层结构相联系的G峰(位于1580cmd附近)。

与原始碳纳米管相比，经过加压加热处理的碳纳米管在拉曼光谱中的D峰和G峰

的比值大小前后基本一致，说明经过处理后，碳纳米管的结构基本未发生变化。

在1570cm。1附近的肩峰是单壁碳纳米管的特征峰，由于本实验中所用碳纳米管含

约5wt％左右的多壁碳纳米管，且该肩峰的形状影响因素很多，图谱中肩峰不强，

但在加热加压处理前后均出现，证明了单壁碳纳米管的存在。由图谱还可看出，

G峰的位置相比原始碳纳米管有略微偏移，应该是由经过处理后碳纳米管间的相

互作用加强引起的。

此前期研究分析表明，采用自蔓延燃烧／快速加压工艺来制备碳纳米管增强

陶瓷是可行的。由于超快升温速度和极短高温持续时间，碳纳米管在该过程中

保持完好，为其在陶瓷基体中发挥增韧作用提供前提保障。
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3．5 CNTs／A1203复合材料的SHS／QP烧结

3．5．1原料和烧结

所使用复合粉体用球磨法制备，其组成成分如表3—3。将所得复合粉体压成

原坯，将原坯用自蔓延燃烧“化学炉”的反应物料(一定质量)包裹起来。选取

Cr203+Al+C自蔓延反应体系充当“化学炉”，该实验装置见图3—1。具体实验过程

见下。

表3．3 CNTslAl203复合材料的组成

Table 3-3 Component of CNTs／A1203 composites

将所得复合粉体压制成020mmx3mm圆片状，得CNTs／A1203陶瓷原坯；用固

体燃烧反应物料将待烧结陶瓷原坯包裹起来，然后压制成柱状坯料备用。将柱

状坯料置于装满石英砂的钢模中，以钨丝点燃固体燃烧反应物料，引发燃烧反

应，热量被迅速传递给待烧结陶瓷原坯，待烧结陶瓷原坯获得1600*C／min的升温

速度；待自蔓延反应体系达到最高燃烧温度时，对待烧结陶瓷原坯施加压力，

后保压一定时间；保压过程中固体燃烧反应物料持续高温30s一120s；自然冷却后

取出碳纳米管增强陶瓷样品。

3．5．2相对密度的测试

烧结后的样品经抛光后，采用阿基米德(Archimedes)方法测样品的密度，并

由此计算相对密度试样密度的计算公式为：

氏=铂A，(，，ll—m2) (3-6)

其中脑为试样的体积密度(g，cm3)；Pl为实验温度下试样浸渍的密度，一般采

用蒸馏水；ml为干燥试样的质量(g)，m2为液体中饱和试样的表观质量(g)。测试

前要将试样反复清洗干燥、烘干。

材料的相对密度可以表示为：

P=岛I／Pnxl00％ (3-7)
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3．5．3力学性能的测试

将烧结过后的样品经过31xm金刚石抛光液抛光后，利用维氏硬度计在样品表

面不同位置产生5-6个压痕，其中压头施加压力为5蝇，保压时间为15s，测量裂

纹及对角线长度，利用Antis equation计算复合材料的断裂韧性(如下)：
‘

，，17、l，2

K，c-o．0154·【号J一·C-3／2 ．(3-8)

其中，E为材料的弹性模量(GPa)，取E^．tz03=390GPa，H为材料的维氏硬度

(GPa)，PV为维氏压头施加的压力大小(N)，c为表面裂纹半长(m)。

维氏硬度Hv可由下列公式计算：
D

Hy=1854．4·告·10。6 (3-9)
口

其中，Pv为维氏压头施加的压力大小(N)，d为压痕对角线长度(m)。

3．5．4材料显微结构分析

采用FEI-Sirion200场发射扫描电镜(Scanning Electron Microscopy，SEM)观

察样品的断面形貌，观察样品的致密度及碳纳米管的存在状态，研究维氏压痕

形成裂纹的扩展情况，在此基础上分析碳纳米管的增韧机理。

采用JEM-2010F透射电镜(Transmission Electron Microscope，TEM)观察碳纳

米管与氧化铝基体间的界面结构。透射样品的制备方法如下：将样品切成小于

lmm的薄片，研磨到1001xm，用凹坑机减薄至1]101．tm，然后用氩离子减薄仪对样

品减薄、穿孔。操作电压为200kV。

3．6自蔓延燃烧／快速加压工艺中SHS体系及温度确定

通过调节自蔓延燃烧体系稀释剂的用量，可以调整燃烧体系的燃烧温度，

为陶瓷烧结提供不同温度。对于以氧化铝作为基体材料的复合材料的烧结，要

获得致密样品，一般其热压烧结温度在1600℃以上。当未添加稀释剂时，自蔓

延燃烧反应体系所能提供样品的温度为1660℃，适合进行氧化铝基复合材料的

烧结。在该温度下，碳纳米管也未发生结构的变化，故本文中选用未添加稀释

剂的Cr203刷+C体系来烧结碳纳米管增强氧化铝陶瓷材料。
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3．7自蔓延燃烧／快速加压工艺保温时间研究

3．7．1自蔓延体系保温时间对样品致密度的影响

通过调整燃烧体系的用量，可改变陶瓷烧结所需的保温时间。本实验中选

用燃烧体系1009、1509、2009、2809、4009来包裹陶瓷原坯进行烧结实验。图

3-9为陶瓷致密度随燃烧体系用量变化曲线。

由图3．9可知，当燃烧体系用量为1009时，样品的致密度仅有87％左右，当

用量提高到2009以上时样品均可获得较高的致密度。当用量为2809时，样品获

得最高致密度，为98．07％。

Th‰‘一∞m吼咖q曲琳枷

图3-9 1wt％CNTs／A1203样品致密度随燃烧体系用量变化曲线

Fig．3—9 Densityof the 1wt％CNTs／A1203 versus the mass of combustion system

3．7．2自蔓延体系保温时间对样品力学性能的影响

(a)：
‘”

l：

；：
i：

≈

图3．10力学性能随保温时间变化曲线

(a)0．2wt％CNTs／A1203 (b)1．0wt％CNTs／A1203

Fig．3-1 0 Mechanical properties versus sintering duration for samples

(a)0．2wt％CNTs／A1203 (b)1．0wt％CNTs／A1203
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前面提到，通过改变自蔓延燃烧体系的质量，可以调节陶瓷烧结的保温时

间。利用Vickers压痕法，我们测得了0．2wt％CNTs／A1203、1wt％CNTs／A1203在不

同保温时间下样品的断裂韧性与硬度值。

图3—10为CNTs／A1203陶瓷样品断裂韧性及维氏硬度随燃烧体系质量变化的

相关情况。图(a)中所示陶瓷材料含碳纳米管0．2wt％，当燃烧体系质量较少时，

如1509，2009时，烧结所得样品的断裂韧性均较低，且低于一般纯氧化铝陶瓷

的断裂韧性(3．2MPa．m抛)，碳纳米管没有起到增韧的作用，当燃烧体系质量增大

至U2809时，样品的断裂韧性发生较大的提高(3．6MPa．m怩)，此时样品的致密度较

高，碳纳米管可以有效的起到增韧的作用。同样的结果在1wt％CNTs／A1203中也

出现了。当燃烧反应体系用量达至![2809时，样品的断裂韧性及硬度值均达到最

大值，其断裂韧性达到4．9MPa．m¨2，达到明显的增韧效果，相比纯相，提高约

50％。当继续增大燃烧反应体系用量时，样品的断裂韧性及硬度值开始发生下降。

这与样品的微观结构变化也是密切相关的。

3．7．3自蔓延体系保温时间对样品显微结构的影响

图3．1l所示为不同燃烧反应物料下1wt％CNTs／A1203样品的断面图片。当所

用反应物料为2009时，样品的晶粒大小平均为0．543．71xm，在基体断裂的过程中，

碳纳米管从晶界处拔出，落回到断面颗粒表面，其长度较长，在拔出的过程中

碳纳米管未承受有效的应力，没有起到很好的增韧作用。主要原因在于采用的

自蔓延燃烧体系质量较少，所提供的保温时间较短，在此情况下，陶瓷样品致

密度较低，见图3．9，而且低密度样品中孔隙较多，碳纳米管与氧化铝晶粒间结

合也较弱，在陶瓷发生断裂的情况下无法承受应力。

当反应物料为2809时，样品致密度较高，碳纳米管大部分从晶界处拔出，

与前面不同，其拔出长度较短，100—200nm之间，碳纳米管在拔出的过程中受到

了很大的作用力，起到了很好的增韧作用，其断裂韧性相比纯氧化铝提高约50％。

继续增加反应物料用量至lJ4009，氧化铝晶粒快速长大，其大小约为3—4岬，
此时样品的致密度反而有所减小，其力学性能均出现下降趋势。从图中可以看

出，当高温时间较长时，相比用2809燃烧体系制备得到样品，其致密度略有下

降，应该源于在高温长时保温条件下，晶粒的异常长大导致的，其直接影响是

导致陶瓷微观结构不均匀，致密度下降，性能变差。
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圈3—1 1不同燃烧体系用量下CNTs／A1203样品断面SEM(a)2009．(b)2809，(c)4009

Fig 3-1 I SEM image of the fracture surface of CNTs／A1203 samples with different

mass ofcombustion system(a)2009，(b)2809．(c)4009

3．8自蔓延燃烧，陕速烧结机械压力的影响

3．8．1自蔓延燃_|窖毫『快速加压工艺压力大小对致密度影响

如曲|f【『图3—3所示为整个实验过程燃烧包裹体系巾样品内部温度随时i}Ij变

化曲线，所采用的白蔓延燃烧体系质量为2809。当温度达到最大值时开始加压，

压力值范围为20MPa到IOOMPa，其中加压时间为3min。该过程的从开始到最

高温升温时间约为lmin，白蔓延高温反应达到的最高温度接近1660'C，而在烧

结温度1550"C的高温条件下的保温时间约为2 5min。即该实验的烧结条件为：

岛温1550℃时|1lJ为2．5rain，保压时间为3min。

●_●__h●-_一
图3．12 1wt％CNT针A1203相对密度随压力变化曲线

Fig 3-12 Relative density of 1wt％CNTs／A12Cb vei-siis mechanicM畔ssure

图3一12为烧结过程中在不同的机械压力下所得到的致密度曲线。该机械址

力值为压力传感器测量结果的校正值。从图中可以看出，在施加的压力为0MPa

时，烧结体的密度约为85％。随着压力的增加，密度值有个明显增加过程，机
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械压力从20MPa增大到100MPa时，样品相对致密度由91％增加到98．07％。明

显可以看出压力在烧结过程中起到了排除气孔作用，对于致密化过程提供了附

加驱动力的作用。

3．8．2自蔓延燃烧，快速加压工艺压力大小对力学性能的影响

陶瓷材料的力学性能与样品的致密度密切相关，致密度较低的样品，其硬

度值及断裂韧性值也会偏低。自蔓延燃烧／快速加压工艺中压力的大小对材料的

致密度的影响极大(如图3—12)，对其力学性能必然造成较大的影响。在低的致

密度下，碳纳米管与氧化铝晶粒间结合较弱，受到微小应力作用后，碳纳米管

就从基体中拔出，基体无法把外界载荷传递给纤维，纤维不能成为承受载荷的

主体，因此强韧化效果差，甚至可能因结合疏松，纤维的存在类似空洞，反而

会降低强度和断裂韧性。表3．14显示了不同压力下样品的力学性能。

表34不同机械压力下样品力学性能

Table 3-4 Mechanical properties of samples sintered under d——ifferent p—r—ess．u．．．．．．r．—e—

表34反映了不同施加压力情况下的样品力学性能的变化。当施加压力为

20MPa和40MPa时，样品的致密度较低，导致维氏压痕的形状很不规则，很难准

确量出裂纹长度，进而计算断裂韧性及硬度值。当施加压力为40MPa时，样品维

氏压痕的两条对角线长度基本可以量出，但硬度值很低，为10．4GPa，当压力提

高到60MPa时，样品比较致密，但其断裂韧性接近于纯相氧化铝陶瓷；继续提高

机械压力N80．100MPa，样品的致密度进一步提高，其断裂韧性得到显著提高，

碳纳米管起到良好的增韧作用。这与样品不同机械压力下的微观结构是相关的。

3．8．3自蔓延燃烧／快速加压工艺压力大小对显微结构的影响

当未施加机械压力时，虽然烧结已经发生，但氧化铝晶粒的形状多为球形，

38



武汉理T人学硕士学位论义

晶牲nU孔隙较多，碳纳米管呈网状分布于晶粒之间(图3-13)：当施加机械压力

(100MPa)后，致密度明显提高，碳纳米管多数从晶界处拔出，且长度较短．体

现出良好的增韧效果㈣。

图3 13不同压力下样品SEM图片(a)0MPa，(b)80MPa．(c)100MPa

Fig 3—13 SEM image ofthe fracture surface for the samples sintered at

(a)OMPa，Co)80MPa，(c)100MPa

从图巾还可以明显的看到，当机械压力为80MPa时，与100MPa时相比，虽

然致密度相差不大(见图3-12致密度曲线)，但碳纳米管从基体中的拔出长度都

较长．断裂时落回到断裂面上；与之相比，在较高的机械压力下，碳纳米管的

拔出K度较短，起到很好的增韧作用。这种情况可以解释为在高温卜施加高的

机械压力，氧化铝发生较大的塑性流动189．89l，碳纳米管与氧化铝问有可能形成好

的界面结合，使其增韧效果得到很好的体现。

3．9碳纳米管掺加量对陶瓷烧结的影响

3．9．1碳纳米管掺加量对复合材料致密度的影响

碳纳米管具有优异的力学、电学、热学等方而的性能，理论上讲，在基体

内如果含量较低，碳纳米管很难形成网络结构．在基体内的屯荷传递，热传导

等方面必然无法体现碳纳米管的特点，在力学增韧方面也无法达到理想的效果。

因此，我们需要制备具有较大含量碳纳米管190l的陶瓷基复合材料。

由于碳纳米管管壁较为光滑，它与氧化铝晶粒间的界面结合较差，在陶瓷

的烧结过程中一定程度上会阻碍烧结的进行，随着碳纳米管含量的提高，这种

效虎会加剧。图3一14为不同CNTs掺量下样品的致密度曲线。烧结所使用燃烧体

系为Cr203+C+Al系统，其用量为2809。
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图3—14SHS／QP样品致密度随CNTs含量变化曲线

Fig 3 14Relative densityofSHS／QP samples versustheCNTs contents

由图3-14可知，随着碳纳米管含量从0 5w1％提高}U3wt％，样品的致密度逐

渐下降．特别是当含量超过2wt％时，致密度显著下降．说明碳纳米管的存在确

实阻碍了陶瓷的致密化进程。首先，碳纳米管的存在一定程度上影响了氧化铝

晶粒的传质过程，有研究表明，当碳纳米管含量较大时，可以显著抑制氧化铝

品粒的生长【9I】；其次，当台量较大时，碳纳米管的分散问题比较严重，碳纳米

管很难得分敞开来，以一利，疏松的状态团聚在一起，存在于晶粒删。这些均叫

导致复合材料致密度的F降。

图3一15 2wt％CNT吖A1203的TEM图片

Fig 3·15TEMimageof2wt％CNTs／A1203 samples

圈3-15中所示为碳纳米管含量为2wt％的TEM图片，碳纳米管分布十氧化铝

晶粒周围，形成几百纳米大小的疏松团聚体．纳米管之间存在明显窀隙，这种

状态将显著影响陶瓷体的致密度。

3．9．2碳纳米管掺量对复合材料力学性能的影响

山于碳纳米管的优异的力学性能，当其在基体中的含量较低时也可起到很
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好的增韧作用。若提高碳纳米管的含量，理论上讲其性能可能得到更加有效的

提高。但在该过程中，由于碳纳米管长径比极高，在混料过程中极易发生团聚，

影响其力学性能的发挥。

‘羽-■o——■■I'时

图3．16 CNTs／A1203样品力学性能随CNTs含量变化曲线

Fig．3—16 Mechanical properties of CNTs／A1203 samples versus the CNTs content

图3．16显示了不同碳纳米管掺加量下样品的力学性能曲线。随着碳纳米管含

量的增加，其断裂韧性逐渐增大，当掺加量达到2wt％时，陶瓷体的断裂韧性可

以达N5．7MPa．m抛，但其硬度值迅速下降到1 1．8GPa左右，其主要是由碳纳米管

在较高含量时的团聚造成的(见图3．15)，当碳纳米管含量为1wt％时，复合材

料的断裂韧性值为4．9MPa．m汜，相比纯氧化铝陶瓷提高约50％，同时维氏硬度为

14．4GPa，综合比较为力学性能较优样品，但相比纯相，其硬度值还是偏低，主

要是由碳纳米管与氧化铝间的界面结合相比氧化铝晶粒之间的结合较弱引起

的。

3．10自蔓延燃烧／快速加压样品碳纳米管的增韧机理

3．10．1纤维增强陶瓷基体材料的增韧机理

纤维强韧化是目前陶瓷强韧化方法中效果最为显著的一种方法，不仅能提

高材料的韧性，而且大多数情况下还能同时提高材料的强度，这是除细晶强化

外其他强化方法所不及的。它利用高强度、高模量的陶瓷纤维与陶瓷基体构成

陶瓷基复合材料，靠纤维桥联、裂纹偏转和纤维拔出等机制，来达到提高陶瓷

韧性和强度的一种方法，这样的复合材料称为纤维增强陶瓷基复合材料(CMC)。

对典型的CMC材料断裂行为的研究表明，材料的断裂过程一般为：基体中
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出现裂纹、纤维与基体发生界面解离(亦称作“脱黏”)、纤维断裂和拔出。

纤维增韧的机制有纤维桥联、裂纹偏转(或分岔)和纤维拔出等三种方式。纤

维强韧化的效果不仅仅取决于纤维和基体本身的性质，而且还和它们之间性能

的对比关系以及界面的结合状态密切相关。因此，要想获得良好的强韧化效果，

还必须要考虑纤维与基体之间的物理相容性和化学相容性。选材时应尽量选择

相容性好的纤维与陶瓷基体的组合，若条件无法满足时，可通过对基体性能进

行调整或对纤维表面进行适当的涂层处理等办法来改善相容性。

(1)桥联增韧

桥联增韧是指当基体出现裂纹后，纤维像“桥梁’’一样，牵拉两裂纹面，

抵抗外力，阻止裂纹进一步扩散，从而提高材料的韧性和强度。此外桥联还是

高温增韧补强的重要机制之一。

(2)裂纹偏转增韧

当裂纹尖端遇到弹性模量比基体大的纤维时，裂纹偏离原来的前进方向(或

分岔)，沿纤维与基体的结合面(引起纤维与基体界面发生解离)或在基体内

扩展，这种改变了扩展方向的非平面裂纹具有比平面裂纹更大的表面积和表面

能，因而可以吸收更多的断裂功，从而起到增韧的作用。裂纹偏转增韧机制也

是高温增韧的一种有效方法。

(3)拔出效应【呢】

拔出效应是指纤维在外力作用下从基体中拔出时，靠界面摩擦吸收断裂功

而增韧。拔出效应不随温度的升高而变化，因此这也是一种有效的高温增韧机

制。如果纤维与基体间的结合太弱，稍受力纤维就从基体中拔出，基体无法把

外界载荷传递给纤维，纤维不能成为承受载荷的主体，因而强韧化效果差，甚

至可能因结合稀松，纤维的存在类似于孔洞，反而会降低强度和韧性；反之如

果纤维与基体的界面结合强度过高，则不能发生纤维与基体的界面解离(裂纹

偏转的一部分)和纤维的拔出，材料将以灾难性的脆性方式断裂而不是以韧性

方式断裂，虽然可以提高强度但不能提高韧性。因此，影响增韧效果最关键的

问题之一是界面强度，此界面强度应适中，不能高于纤维的断裂强度。界面脱

黏是保证纤维拔出的条件，为使界面脱黏须满足以下关系：巨／E，≤1／4；式中，

Ei一界面断裂能；E广纤维断裂能。
纤维与基体的界面结合有两种，一种是物理结合，一种是化学结合。当界

面为物理结合时，界面两相仅为机械咬合，界面结合强度较低，这时只须考虑
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弹性模量和线膨胀系数的匹配性即可，而无须考虑化学相容性。 般而言，纤

维材料的弹性模量和线膨胀系数都不墓体高时．纤维可以起到好的增韧作用。

而当界而为化学结合时，界面有新相生成，且两相间为化学键相接，界面结合

强度较高，不易发生界面解离和纤维拔出，有利于增强、增韧。但若界面结合

过强(超过纤维强度)，不能发生界面解离和纤维拔出，只能导致纤维断裂。

过多帕}r维断裂，必将导致材料以脆性方式断裂．虽然可提高强度，但却不能

提高韧性。

3．10．2燃烧反_应，快速加压工艺下碳纳米管的增韧机理

图3一17 1wt％CNTs／A120掏瓷断而扫描照片

(a)CNTs在基体中的分布；(b)CNTs从晶粒中的拔出；(c)CNTs在晶界处的分布

Fig 3-17 SEM image of fracture surface in 1wt％CNTs／A120s(a)distribution of

CNTsinmalrix；(b)pulled-outofCNTsfrom grains(c)CNTsinthe grain boundary

采用燃烧反应，快速加雎法制各CNTs／A120^陶瓷，当掺加1wt％碳纳米管后，

氧化锅陶瓷的断裂韧性从3．2MPamm提高到了4 9MPam¨2，约提高50％，晚明碳

管起到了明显的增韧作用。下面取该工艺条件下的样品，进行微观结构分析，

进步研究碳纳米管的增韧机理阳,94,9519‘I。

图3一17为烧结陶瓷(1wt％CNTs)的断面形貌，可以看出大量碳纳米管从基体

中拔}|i，碳纳米管在晶粒中(圈3．19(a)，(b))和品界处(图3—19(c))均有分枷。

从幽3．17(b)中可以清楚的看到，碳纳米管从氧化铝品粒中拔出，在箭头所

示处有一孔洞，应为碳纳米管拔出后留下的，碳纳米管拔山酷度较短，约为100rim

^：右．说明碳纳米管在晶粒内与氧化铝之恻的结合力较强，两相之间良好的界

面结合(如图3—18中界面HRTEM图片)。此时碳纳米管的拔出可以有效消耗裂

纹扩展的能量，有利于增韧；图3．17(c)所示碳纳米管处于晶界处，多呈弯曲形态，

应是从品界拔山的，其与氧化铝基体之|lIJ的结合不如品内的碳纳米管，但也应
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有一定强度，其拔出也有利于陶瓷的增韧阿I

罔3—18CNTs／A12如陶i盎CNTs与A120，晶粒间界面结合

Fig 3—18 HRTEM image ofInterfacial structure in CNTs／A12仉ceramics(a-b)

为了进一步研究浚材料的增韧机理，对压痕法产生的裂纹(图3—19)进行研

究。从图3．19(b)中可以清楚得看到碳纳米管在裂纹两边形成的挢联结构，这种

结构可以较好的抑制裂纹的扩展：同时从图3—19(c)qa可观察到碳纳米管在裂纹扩

展过程中的断裂，在断裂过程中碳纳米管承受了拉应力的作用，起到了增韧的

作片j。

匿区J卜j基一脸J
一图3一19压痕产生裂纹的SEM图片

(a)裂纹扩展情况，(b)桥联结构，(e)CNTs的断裂，(d)CNTs颈部结构形成

Fig．3—19 SEM images of crack on the surface of composite by indentation(a)CNTs

in the crack，(b)the emck-bridging SWUCtLn_e，(c)the fracture of CNTs(d)the neck

structure ofCNTs
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图3．19(d)所示为一种特殊的颈状结构，这种结构在整个样品中较为常见(如

图3．19(b))，说明该工艺下两相间良好的界面结合，该结构在等离子体喷涂工

艺中有相似的报道，在该工艺中高温条件事氧化铝对碳纳米管有良好的浸润作

用。但该法只适合作为表面涂层，无法用于制备陶瓷样品。

3．11本章小结

本章系统研究了燃烧反应／快速加压法制备碳纳米管增强氧化铝陶瓷材料的

过程中，工艺参数(如保温时间、压力等)对样品显微结构、性能的影响。当

掺加碳纳米管用量1wt％时，采用2809自蔓延燃烧体系，机械压力IOOMPa的条件

下可以得到断裂韧性明显提高的致密复合材料，相比相同条件下纯相氧化铝提

高近50％。研究表明该工艺条件由于升温速度极快，高温时间短，碳纳米管在该

过程中可以避免破坏，同时瞬时高温下施加高压有利于良好界面结合的形成。

碳纳米管的主要增韧机制有桥联作用，拔出效应等。
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第4章CNTs／A1203样品的SPS烧结

4．1 SPS烧结工艺简介

为了与SHS／QP烧结CNTs／A1203技术过程进行比较，本文也开展-j"SPS(Spark

Plasma Sintering)技术制备CNTs／A1203的研究。SPSI艺是一种远离平衡状态的制

备方法。SPS生产效率高，制备的材料结构致密、精细，并且可以实现材料的相

组成与结构的调控。广泛应用于金属、陶瓷、金属间化合物、磁性材料、复合

材料、梯度功能材料以及纳米材料等各种新材料的制备。

SPS烧结中，脉冲电流直接通过模具或样品进行加热，可以获得很高的升温

速率(100一600。C／min)，脉冲电流断电后又可迅速降温冷却，速度可达300℃／min

以上。整个烧结过程一般可在lOmin左右完成。

烧结过程中，通入的脉冲电流在瞬间产生放电等离子体使烧结体内部各颗

粒均匀产生焦耳热并使颗粒表面活化，利用粉末自身发热而进行烧结。除加热

和加压两个促进烧结的因素外，颗粒间的有效放电产生的局部高温可使颗粒表

面局部融化，表面物质剥落，产生的高温等离子体又可清除颗粒表面的杂质和

吸附气体，从而促进烧结致密化。因此，放电等离子烧结不仅热效率极高，而

且利用放电点的弥散分布实现均匀加热，因而容易制备出均质、致密、高质量

的烧结体。

SPS(Spark Plasma Sintering)I艺由于具有升温速度快(100一600。C／min)，烧结

温度低，高温持续时间短等特点，对碳管破坏较小，可以起到避免碳纳米管遭

受破坏的作用。近年来关于SPS方法用于该系列陶瓷烧结的研究很多，该法在避

免碳纳米管遭受破坏方面确实相比热压等烧结工艺要优异很多。但据最新研究

表明，当SPS烧结温度超过l 150℃时，碳纳米管也开始发生结构的破坏。尽管如

此，该方法确实是烧结碳纳米管增强陶瓷的一种有效的方法。
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4．2 CNTs／A1203样品的SPS烧结及测试

4．2．1 SPS工艺下CNTs／A1203样品

将球磨法所得复合粉体(1 wt％CNTs／A1203)压成020mmx3mm原坯，经冷等静

压成型后，置于020模具中进行放电等离子烧结(SPS)，烧结温度范围为1150。C

一1600℃，升温速度为200。C／min．500*C／min，保温时间为0、2、5min，所施加

压力为30MPa。

4．2．2样品性能测试

SPS烧结所得样品，对其相对密度、力学性能以及材料显微结构进行分析，

方法参照第3章所述。

4．3烧结温度对样品显微结构及性能的影响

4．3．1烧结温度对样品力学性能的影响

I—■—嘲■■o J

图4—1 0．2wt％CNTs／A1203力学性能随温度变化曲线

Fig．4—1 Mechanical properties of 0．2wt％CNTs／A1203 versus sintering temperature

图4．1为碳纳米管含量为0．2wt％的氧化铝陶瓷的断裂韧性及维氏硬度曲线。

当保温时间为2min时，随着烧结温度的升高，样品的断裂韧性呈现增大的趋势，

当温度达到1 350℃时，KIc达到最大值，为3．33MPa．m¨2，继续升高温度，断裂韧

性开始下降，当烧结温度提高到1500*C时，样品的断裂韧性有一个小幅度的提

高。关于材料的维氏硬度也有一个相类似的变化。随着烧结温度的提高，样品

47
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的致密度逐渐升高．导致其硬度的刀高，当继续增加烧结温度时，虽然材料的

致密_：；[变化Hi大，但m r碳纳米管在高温下SPS烧结所呈现的特殊结构，最后导

致其硬度值的下降。这蝗可以从下面的显微结构柬进行分析。

4．3．2烧结温度对样品微观结构的影响

罔4-2(a)为SPS烧结温度为1250℃的样品，从圈中可以看出致密度不高，碳

纳米管处在晶界的位置，可以看到与基体删有明显的空隙，其基本上起不到增

韧的作用：当温度上升为1350℃时，致密度提高，碳纳米管与晶界『自J无明显的

孔洞。有一定的界面结合；随着温度进一步升高，当达到1450℃叫，碳纳米管

与氧化铝之间的结合增强，可以看到碳纳米管从氧化铝晶面拔出后留下的痕迹

E981,如图4．2(c)箭头所示，但同时碳纳米管聚集的状态增多，氧化铝品粒显著埔

大，导致断裂韧性的下降。

图4-2 0 2wt％CNTs／A1205样品的断面SEM图片

(a)1250℃，(b】1350℃，(c)1450℃，(d)1500℃

Fi94-2 ScanningElectronMicroscope offracture surface ofCNTs／A1203 ceramics

(a)1250℃，(b)1350℃，(c)1450℃，(d)1500℃

当温度继续升高时，氧化铝晶粒大小已经增大到4岬左右，同时随晶粒的增
长，碳纳米管明显聚集在品界位置，呈絮状形态。从图4+2(d)还可看出，氧化铝

的断裂模式已经由沿品断裂转变为穿晶断裂模式．在氧化铝断裂面上可以看到



武汉理上人学硕士学位论义

少量碳纳米管束处于品粒中靠近边界的位置，这是因为随着烧结传质过程的进

行．氧化铝临近的颗粒之fII】发生部分的结合， 定量碳纳米管束处在结合的位

置，但由于与晶粒间的结合较弱，当一个大的应力作用在复相陶瓷上时，陶瓷

即从结合较弱的位置发生断裂，故形成了穿晶断裂的形貌。同时陶瓷的断裂韧

性有一个小的波动，可能是出于穿晶断裂引起的，但此时其绝对值相对还是不

高。削时山于碳纳米管丈量聚集在品界处．呈絮状，断面上很少观察到有拔出

的碳纳米管的存在，这些结构特征使碳纳米管的增韧效果无法体现，同时陶瓷

的硬度值也显著下降。

网4．3为1 350。C和1500℃下样品的透射图片。由图中可以看出，当烧结温度

比较低时，碳纳米管分布于氧化铝晶界上，形成网络结构：当烧结温度比较高

时，氧化铝晶粒迅速长大，在这过程中伴随着大品粒的不断长大，小晶粒的消

失。碳纳米管在晶界的运动过程叶1，聚集在一起．分布于多个品粒形成的空隙

中，影响陶瓷的致密化过程，使硬度下降，碳纳米管也无法起到增韧的作用。

图4．3 1350℃和1500℃下样品中CNTs形貌的TEM图片

Fi94—3TEMimageofCNTsmolphologyinthe sample(a)1350*C；(b)1500"C

4．3．3不同温度下CNTs／A1203样品压痕裂纹扩展研究

图44为小问烧结温度下样品的裂纹扩展微观形貌。图(a)中可以明显观察到

碳纳米管从氧化铝品粒中的拔出，其长度鞍长，可以起到一定的增韧的作用；

图(b)中很难观察到有大量碳纳米管的拔出或桥联结构，在裂纹旁边可以看到絮

状的碳纳米管束．该结构与相应样品的断面扫描及透射照片是一致的，说明了

在高温下，利用SPS烧结时，碳纳米管容易聚集在一起，起不到增韧的作用。
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囤4_40 2wt％CNTs／A1203样品表面裂纹SEM图片(a)1300℃，(b)16∞℃

Fig 4-4 SEMimages ofcrack onthe surfaceofO 2wt％CNTs／A1203 byindentation

(a)1300℃， (b)1600℃

4．4保温时间对样品力学性能及显微结构的影响

4A．1保温时间对样品力学性能影响

如图4．5所示为改变SPS烧结时『日J后，样品的力学性能随温度变化曲线。⋯

图可知，缩短保温时间§lJ0min，由图可吼看出其断裂韧性柏Ll'2min、5rain得到

有效提高，当烧结温度为1300"(2时，保温．0min，／最J330MPa，样品I均K=c值从

3．2MPa．mI／2提高到3 8MPa m”。

⋯Y
图4-5 02wt％CNT“A120，力学性能随温度制度变化曲线

Fi94·5FracluretOUgtlnessof02wt％CNT“A1203 VeFSBS sinteringtemperature

由图4-5呵以看出．SPS烧结时保温时问对样品的力学性能具有很大的影响。

当缩短保温时『日J时，从5rain到2min，再到0min．其力学性能在～定程度上均

有较大提高。
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4．4．2保温时间对样品显徽结构的影响

缩短保温时间至lJOmin，由图4—5可以看出其断裂韧性相Lt2min、5min得到有

效提高．当烧结温度为1300"C时，保温0rain．压力30MPa，样品的KK值提高到

3．8MPa m”2。如图4—6所示，为在1350℃和1450℃条件下小同保温时间的显微图

片。相比保温2rain的样品，保温0rain时，1350℃F的样品的品}t大小变化不大．

碳纳米管从晶界处拔出，管壁较直，起到了很好的增韧作用。对于1450℃下烧

结的样品，保温0rain时，在晶粒大小相比保温2min时样品明显减小的同时．致

密度变化不大。一般而言，陶瓷晶粒比较小时，其力学性能相比晶粒较大时要

优异。而这一点在较低烧结温度下(如1300'C)体现不大。但性能的较大差异

依然存在，只能缘于烧结温度对碳纳米管本身结构的影响。

圈4-60．2wt％CNTs／A1203样品断面SEM图片

(a)1350℃／2rain，(b)1350"C／0min，(c)1450"C／2min(d)1450℃／2rain

Fi94—6 SEMimageofthefracture suffacein0 2wt％CNTs／A1203

(a)I 350℃／2rain，fb)1350℃／Omin，(c)1450℃／2min(d)1450℃／0min

图4—7为1350℃不同保温时『日J下样品的Raman光谱图。图为烧结温度为1350

℃，保温时间不同时的Raman光谱图，在碳纳米管的Raman光谱中，表征C物质

无序结构的D峰与表征石墨片层结构的G峰顶比值DIG是说明碳纳米管是否破坏

的重要证据。
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⋯、
图4-7 1350"C下烧结CNTs／A1203陶瓷的Raman光潜

Fig 4-7Raman spectrum ofCNTs／A1203ceramics sintered at 1350"C

由倒4—7可见，当保温时问延长时，DIG值明星变大，说明碳纳米管丌始发

生破坏。由此导致了复台材料的力学性能的显著下降。

4．5升温速度对CNTs／A1203样品性能及显微结构的影响

前而提到，在高温下进行sPS烧结时．氧化铝晶粒迅速长大，碳纳米管容易

聚集成絮状，存在于氧化锅颗粒形成的空隙处，严重影响复合材料的力学性能。

本节巾重点研究sPs烧结的升温速度对样品显微结构及性能的影响。

4．5．1升温速度对样品性能的影响

图4-8中为烧结温度存1600"(2下，不同升温速度(ioo、200、500'C／min)样乩

的致密度。由图可知在3种升温速度下样品的致密度均在98％以上．当升温速度

为500℃／min时其致密度虽然有所下降，但其变化电不明显。

图4-8】wt％CNTs／A120，样品相对密度(a)与力学性能(b)随升温速度变化图示

Fig 4-8 Relative density(a)and mechanical properties(b)as a function of heating

rates in 1wt％CNTs，A120，samples
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当列温速度为100'C／min时，样品的维氏硬度为9 8GPa，维氏硬度形成的J=丘

痕小清晰，裂纹K度无法准确测量：当升温速度为200'C／rain时，样品的断裂韧

性为3 26MPa m]／2硬度变化不大，压痕较为清晰：当升温速度继续增大到500℃

／minFbJ，硬度增大到IIGPa，样品的断裂韧性显著提高到4．7MPamm。

4．5．2升温速度对显微结构的影响

如上节所述，水J刊的升温速度下制备的样品的力学性能有较大的差异，这

与材料的微观结构是有很大差异相联系的。

如图4．9所不为不同升温速度下样品的断面显微结构图片。当升温速度较低

时，碳纳米管容易积聚在多个氧化铝品粒之间的空隙内，呈絮状形态；当增大

升温速度到500℃／min时，碳纳米管并未出现在低升温速度时出现的聚集状况，

而仍然是均匀分布在品界的位置。碳纳米管起到很好的增韧的作用，使断裂韧

性得到明显提高。快速的致密化过}g有利于抑制碳纳米管的聚集现象。

图4．9 1601)℃下不同升温速度烧结1wt％CNTs／A1203样品断面SEM蚓片

ra)100℃／min(b)200℃Imin(c)500℃／min

Fig 4-9 SEM image of fracture surface in lwt％CNTs／A1203 samples sintered at

1600"C with a heating rate offa)100℃／min(b1 200℃／min(c)500"C／min

采用放电等离子体烧结工艺在高温下进行碳纳米管增强陶瓷的烧结时，碳

纳米管容易在多个晶粒『BJ聚集成絮状，这种现象不是由升温速度单方面引起的。

因为采用热压烧结时，升温速度较慢，温度较高，碳纳米管也未出现此种特殊

结构；而采用本实验中的燃烧反应，快速加压工艺，升温速度超快，碳纳米管们

为出现聚集形态，说明升温速度并不是碳纳米管聚集的决定因素。放电等离子

体烧结是一种特殊的烧结工艺，除了焦耳热和压力作为烧结驱动力外，其等离

子体活化作用等因素也会影响陶瓷的烧结畔l，这些未知因素很可能与碳纳米管

的聚集密切相关。关于这方面的问题有待进一步研究。
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4．6本章小结

本章系统研究了放电等离子烧结工艺中工艺参数的变化对CNTs／A1203显微

结构及力学性能的影响。添加O．2wt％CNTs，当烧结温度1300℃，不保温时，断

裂韧性提高约20％。延长保温时间，晶粒生长迅速，碳纳米管破坏加重；提高烧

结温度，在高温下原分散于晶粒间的碳纳米管容易聚集在多个晶粒形成的孔隙

处，呈絮状形态，严重影响力学性能，分析表明此种现象与放电等离子体烧结

的特殊烧结机理相关。在SPS烧结中提高升温速度(如500℃／min)可以较好的

抑制碳纳米管此种状态的形成，有利于力学性能的提高。
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5．1引言

第5章SHS／QPT艺与SPS．．T_艺对比研究

在碳纳米管增强陶瓷材料的烧结工艺中，放电等离子体烧结一直是该领域

内研究人员的研究热点。该工艺升温速度较快(相比无压烧结，热压烧结等)，

烧结温度低，高温时间短，确实有利于碳纳米管在烧结过程中的避免破坏。

自蔓延燃烧／快速加压工艺是一种较新的烧结方法，利用燃烧反应产生的热

量来提供陶瓷烧结所需的高温，同时辅以高度机械压力，可以在极短短时间内

实现陶瓷的致密化。在高温下施加高的机械压力可以使氧化铝晶粒发生一定程

度的塑形流动，使氧化铝基体与碳纳米管间形成良好的界面结合。

总的来说，两种制备工艺各有特点，由于工艺本身的特点不同，制备出的

陶瓷样品的性能及微观结构也会有较大差别。

5．2工艺参数对比分析

图5—1燃烧反应／快速升温工艺及SPS烧结温度曲线

Fig．5—1 Temperature-Time curve in combustion reaction／quick pressing process and

Spark Plasma Sintering technology

陶瓷材料的烧结中，最为重要的因素即是烧结温度。如图所示为自蔓延燃

烧与放电等离子体烧结的温度曲线，自蔓延燃烧体系用量荚J2809，升温速度约

为1600。C／min，在1500"C以上温度持续约3min作用。而放电等离子体烧结升温速

55

棚
啪

蛳

枷

撕

m

枷

m

m

抛

o

i
j

p、￡三§E声



武汉理工大学硕士学位论文

度100℃／min．500℃／min，从开始升温到保温过程结束(开始降温)总共需要

9min一15min tloo]，相比自蔓延燃烧加压工艺过程还是较长。

陶瓷烧结中另一个重要因素即为施加压力。SPS烧结所采用模具多为石墨模

具，因为受到模具所能承受最高压力的限制，采用该法烧结时压力不能太高(多

为20-40MPa)，对陶瓷烧结的致密化贡献受到限制；而燃烧反应／快速加压工艺

所采用模具为金属材质，可以承受很高压力(100．300MPa)，可以为陶瓷烧结起到

很好的附加推动力的作用。

要制得性能优异的碳纳米管增强陶瓷材料，在获得碳纳米管均匀分散的复

合粉体的基础上，选择一种好的烧结工艺便极为重要。它对碳纳米管本身结构

的完好程度，碳纳米管在基体中的存在状态均有很大影响，对复合材料的性能

具有决定性作用。

5．3碳纳米管在烧结过程中的结构变化

在碳纳米管增强陶瓷材料的烧结中，碳纳米管如何避免破坏一直是该领域

的一大难题。采用热压烧结，很多研究已经报道该法由于烧结温度高，升温速

度慢，高温持续时间长等原因，对碳纳米管会造成极大的破坏，严重影响其增

韧效果的发挥。

近年来，利用SPS技术来进行碳纳米管增强陶瓷的烧结，由于该方法升温速

度快，烧结温度低，保温时间短，对碳纳米管的破坏小，成为碳纳米管增强陶

瓷材料制备的首选方法。但有学者研究表明，该法在低温下(如1150℃以下)

可以保证碳纳米管保持完好，但在高温下(超过1 150。C)，碳纳米管便开始发

生破坏，影响复合材料的力学性能。

本文在研究中也发现，利用SPS工艺来进行复合材料的烧结，在高温下(1350

℃以上)，延长保温时间(女l：12min)，碳纳米管也明显发生破坏(见第4章)。

利用白蔓延燃烧／快速加压法，由于升温速度极快(1600℃／min)，高温持

续时间极短(3．5min)，碳纳米管可以较好的保持其结构不受破坏，为其发挥增

韧作用提供基础。(见第3章)
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5．4实验过程

(1)将氧化铝粉体与碳纳米管原料用球磨法获得CNTs含量为1wt％的复合

粉体，冷等静压后得1wt％CNTs／A1203原坯。

(2)自蔓延燃烧／快速加压工艺：称取2809自蔓延燃烧体系(Cr203+Al+C)，

将CNTs／A1203原坯包裹起来，施加机械压力为120MPa下进行点火烧结；

(3)放电等离子体烧结工艺：采用烧结温度制度为：升温速度200℃／min，

烧结温度范围为：1150—1600℃，保温时间为2min，在真空下进行烧结。

5．5不同工艺下样品性能及微观结构分析

5．5．1样品的力学性能

表5．1不同工艺下1wt％CNTs／A1203样品力学性能

Table5-1 Mechanical properties of 1 wt％CNTs／A1203 with different technologies

样品烧结工艺相对掀％)晶豁寸聋帮(缓黪
SPS 1 150℃／2min 92．12 0．5 ⋯⋯。 ⋯⋯。
SPS 1300。C／2min 97．9 0．7 15．64-0．2 2．84-0．2

SPS 1450℃／2min 98．34 1-2 15．3±O．3 3．8±O．3

SPS 1600"C／2min 97．21 3-4 ～⋯· 一⋯‘
SHS／QP 2809燃烧体系 98．07 1-2 14．44-0．3 4．9±0．3

如表5—1所示，为相应样品的断裂韧性及维氏硬度值。用SPS烧结时，当烧

结温度较低时，如1150℃，样品的相对密度较低，压痕模糊，无法测定硬度及

断裂韧性；当温度太高时，如1600℃，如前面所讨论的，虽然致密度不低，但

是高温下碳纳米管容易聚集呈絮状，所形成压痕不清晰，力学性能难以测量。

5．5．2同等温度烧结不同工艺样品性能及微观结构分析

如图5．2所示为SHS／QP样品和SPS样品的压痕形状。利用自蔓延燃烧／an压工

艺制备的样品，其压痕形状规则；而在1600"C下利用放电等离子体工艺制备的

陶瓷样品，形状极不规则，多个晶粒呈颗粒状从表面剥落，压痕边缘模糊不清。
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图5．3 SHS，QP样品(a)和SPSl600。C样品(b)的断面SEM图片

Fig 5·3 SEMimage ofIhefracture surfacein SHS／QP(a)and SPSl600"C(b)samples

SPS样品在1600℃_卜保温2min制得，其晶粒尺寸长大到349m，且碳纳米管

并不是保持束状形态，而是形成了500hm．1000rim左右大小的絮状物质，处在多

个晶粒形成的空隙中，无法起到增韧补强的作用，且处于空隙处的碳纳米管结

构疏松，与氧化铝品粒间界面结合较弱。当受到外力作用时，极易在这些空隙

处发生破碎断裂现象，这些应该是导致压痕形状模糊的原因。

罔5—4为相应样品的TEM图片，图(a冲碳纳米管沿品界分布，与氧化铝品粒
『白J界面结合较好；而图fb)中，碳纳米管团聚成500rim左右大小的絮状物质．分布

于多个氧化铝晶粒问的空隙中，且氧化铝品界较为光滑，界面清晰，基本无碳

纳米管的存在。这种结构与断面扫描及表面压痕形状是相一致的。其力学件能

曼一圈黑一霞
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的差异单本也足此种微观结构特点所决定的

罔5-4 SHS／QP样品(a)和SpSl600'C样品(b)的TEM图片

Fi95-4TEMimage oftheCNTsin SHS／QP samples(a)and SPSl600*C samples(b)

5．5．3不同工艺下性能优异样品对比分析

选取sPs工艺下1450'(2条件烧结样品与自蔓延燃烧，加压样n％(2809自蔓延反

应物料)进行对比。如图5．5所示为两种样品的断面图片。

图5-51wt％CNTs／A1203样品的断面SEM图片

(a)SHS／QP样品和(b)SPS样品(14506C)

Fig 5-5 SEMimage ofthefracture surfacein 1wt％CNTs／A1203 samplesfrom

(a)SHS／QP and(b)SPS(1450"C)

罔5—5(a)为SHS／QP烧结陶瓷(1wt％CNTs)的断面形貌，可以看出人量碳纳米

管从基体中拔出，碳纳米管在晶粒中和晶界处均有分布，且其拔出长度般较

短，说明碳纳米管在晶粒内与氧化铝之『自J的结合力较强，两柑之nU良好的界面

结台。此时碳纳米管的拔出可以有效消耗裂纹扩展的能量，有利于增韧。图5．5(b)

中碳纳米管主要分布干氧化铝品界位置，其拔出长度较长，呈弯曲形态，在基

体断裂的过程中措附存断|f『『上，其拔出在一定程度上也有利于增韧，但相比
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SHS／QP产物，碳纳米管的增韧效果不高。

图5—6为两种样品的维氏硬度压痕形成的裂纹的微观结构。图5-6(b)为SPS工

艺在1450℃下烧结样品，可以明显看出碳纳米管在裂纹两边形成的桥联结构，

但碳纳米管表面比较光滑，且其拔出长度较长：图5-6(a)为SHS／QP样品，碳纳米

管同样在裂纹两边形成桥联结构，与图5．6(b)不同，碳纳米管的拔出长度较短，

丑部分碳纳米管已经发生断裂．说明碳纳米管与氧化铝晶粒间形成了较强的界

面结合强度。

图5-6】wt％CNTs／A1203的裂纹扩展SEM图片(a)SHS／QP(b)SPSl450。C样品

Fig 5-6 SEMimage ofthe crack profilein 1wt％CNTs／AhOs samplesfrom

(a)SHS／QP fb)SPSl450℃

由于燃烧反应，快速加压工艺采用的是在高温下施加较大的机械压力来瞬问

实现陶瓷的致密化，此过程中氧化铝品粒容易发生一定程度的塑性变形．在高

温下’，碳纳米营之『自J形成强的界面结合，在拔出的碳纳米管的表而形成了种

颈部结构(如图5-7所示)。

图5—71wt％CNT“A1203样品中(a)CNTs颈状结构的SEM图片及

(b)CNTs-A1203界面状态HRTEM图片

Fig 5-7(a)SEMimage oftheCNTs neck structure and(b)HRTEMimage

ofthe CNTs—A1203 interracial combination in the lwt％CNTs／A120s samples
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该种结构Balani K．等人146j曾经报道过，在该文献中，利用等离子体喷涂的方

法，在金属表面形成一层碳纳米管／氧化铝膜，氧化铝与碳纳米管间具有良好的

界面结合。本文中，在高温下施加大的机械压力也实现了这种结构，使两者之

间界面结合达到很大改善。

5．6本章小结

SHS／QP工艺由于具有极快的升温速度和极短烧结时间，碳纳米管可以在烧

结过程中避免破坏，而SPS烧结随着烧结温度的提高(1300"12以上)和烧结时间的

延长，易使碳纳米管发生破坏；由于SPS特殊的烧结机理及过程，在高温下(1600

℃)，碳纳米管容易聚集在晶粒间形成的空隙处，呈絮状，严重影响其力学性能。

利用燃烧反应／快速加压法可以提供较高的烧结压力(100MPa)，在高温下施加高

压可使氧化铝晶粒发生一定的塑性流动，有利于碳纳米管和氧化铝晶粒间良好

界面结合的形成。在同样的前期粉体制备工艺条件下，由燃烧反应／快速加压法

制得样品的力学性能明显优于放电等离子体烧结样品。
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第6章结论

1、确定了CNTs处理及混料工艺。碳纳米管在酸处理的过程中，在被混酸短

切成l一2“m段的同时，会产生很多细小的100nm．300nm左右大小的残留物，经分

析表明是多壁碳纳米管的短束积聚在一起形成的。采用原始碳纳米管，借用球

磨法，球料比为4：l，当球磨24h时碳纳米管较为均匀的分散在复合粉体中，延长

球磨时间，碳纳米管发生明显破坏。

2、确定了SPS烧结工艺。当烧结温度为1300—1350℃，不保温时，0．2wt％CNTs

样品的断裂韧性达到最大值。延长SPS保温时间，碳纳米管破坏加剧。在高温下

(1500。C以上)进行SPS烧结碳纳米管增强氧化铝陶瓷时，随着大晶粒不断长大和

小晶粒的消失，在晶界的移动过程中，碳纳米管容易聚集成絮状，严重影响材

料的力学性能。此种现象的发生，其根本原因可能与SPS的特殊烧结机制相关，

单纯升温速度的升高只会起到抑制的作用。

3、SHS／QP最佳烧结工艺。采用2809自蔓延体系提供热量，可制得断裂韧性

为4．9MPa·m¨2的复相陶瓷(1wt％CNTs／A1203)。CNTs在氧化铝晶界和晶粒中均

有分布。SHS／QPI艺由于具有极快的升温速度和短的致密化过程，可以有效的

保护碳纳米管不受破坏。同时在瞬时高温下施加高的机械压力，可以引起氧化

铝晶粒一定的塑性变形，使碳纳米管和氧化铝之间形成良好的界面结合。当质

量分数超过2wt％时，由于碳纳米管的团聚严重，材料的断裂韧性虽然提高，但

同时维氏硬度显著下降。

4、烧结工艺对比分析。在高温(1600℃左右)下烧结，采用SPSI艺时，

碳纳米管容易破坏，且聚集到晶粒间隙处，呈絮状，严重影响力学性能；而SHS／QP

的快速密实化过程中碳纳米管可以很好的避免破坏，由于不存在电流脉冲等因

素，在致密化过程中碳纳米管不会聚集成絮状。相LLSPS烧结，SHS／QP高温高

压的条件可以使氧化铝和CNTs间形成紧密结合的界面，CNTs起到良好增韧作

用，增韧机制主要包括碳纳米管的拔出及桥联机制。
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