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摘　 要: 特种陶瓷作为工程材料的重要组成部分具有广阔的工业应用前景ꎮ 传统烧结方法制备的特种陶瓷晶粒粗大且性能较

差ꎬ 高耗能和高耗时的特点也不符合绿色可持续发展的要求ꎮ 快速烧结新技术的发展为这一难题提供了解决方法ꎬ 利用快速

烧结技术ꎬ 陶瓷材料的制备时间和能耗大大降低ꎬ 同时其在烧结过程中的晶粒生长也受到抑制ꎬ 材料性能得以优化ꎮ 主要围

绕放电等离子体烧结(ＳＰＳ)、 高温自蔓延烧结(ＳＨＳ)和基于这两种技术发展的烧结新方法( ＳＰＳ Ｐｌｕｓꎬ ＳＨＳ Ｐｌｕｓ)ꎬ 从烧结机理

和实际应用的角度总结了特种陶瓷材料快速烧结新技术的发展ꎮ 研究表明快速烧结新方法在快速制备、 陶瓷连接、 梯度和纳

米陶瓷制备方面有独特的技术优势ꎮ
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1　 前　 言

先进陶瓷材料作为工程材料的重要组成部分ꎬ 不仅

在冶金、 机械、 化工、 环保和能源等国民经济领域获得

广泛应用ꎬ 而且在国防建设、 生物医学、 现代通讯、 航

空航天和核工业等尖端科技领域展现出广阔的应用前景ꎬ

在国民经济和国防建设中发挥着越来越大的作用ꎮ
传统的陶瓷烧结技术ꎬ 包括气氛烧结 ( ａｔｍｏｓｐｈｅｒｅ

ｓｉｎｔｅｒｉｎｇꎬ ＡＳ)、 真空烧结(ｖａｃｕｕｍ ｓｉｎｔｅｒｉｎｇꎬ ＶＳ)、 热压烧结

(ｈｏｔ ｐｒｅｓｓｉｎｇꎬ ＨＰ)和热等静压烧结(ｈｏｔ ｉｓｏｓｔａｔｉｃ ｐｒｅｓｓｉｎｇꎬ
ＨＩＰ)等ꎬ 主要是通过将陶瓷粉体在高温热驱动力的作用

下长时间保温ꎬ 利用原子扩散排出晶粒间的气孔从而致

密化的过程ꎮ 但在高温条件下ꎬ 原子扩散在促进材料致

密化的同时ꎬ 也会不可避免地导致晶粒长大现象ꎬ 从而

劣化材料的性能ꎮ 长达数小时甚至数天的保温时间对能

源来说是极大的消耗ꎬ 也不利于工业生产ꎮ
快速烧结技术的发展为先进陶瓷材料的广泛应用开

辟了新的方向ꎮ 利用快速烧结技术ꎬ 致密的陶瓷材料可
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以在几分钟之内制备(如图 １ 所示)ꎬ 同时较短的保温时

间也有利于控制晶粒生长ꎬ 优化材料的性能ꎮ 本文主要

围绕放电等离子体烧结(ｓｐａｒｋ ｐｌａｓｍａ ｓｉｎｔｅｒｉｎｇꎬ ＳＰＳ)、 高

温自蔓延烧结( ｓｅｌｆ￣ｐｒｏｐａｇａｔｉｎｇ ｈｉｇｈ￣ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ ｓｙｎｔｈｅｓｉｓꎬ
ＳＨＳ)和基于这两种技术发展的烧结新方法( ＳＰＳ Ｐｌｕｓꎬ
ＳＨＳ Ｐｌｕｓ)来分析和总结特种陶瓷材料快速烧结新技术的

发展和技术优势ꎮ

图 １　 传统烧结与快速烧结技术温度－时间示意图

Ｆｉｇ􀆰 １　 Ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｏｆ ｔｈｅ ｒｅｌａｔｉｏｎｓｈｉｐ ｂｅｔｗｅｅｎ ｓｉｎｔｅｒｉｎｇ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ

ａｎｄ ｔｉｍｅ ｏｆ ｔｒａｄｉｔｉｏｎａｌ ａｎｄ ｆａｓｔ ｓｉｎｔｅｒｉｎｇ ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｉｅｓ

2　 SPS 快速烧结的原因探究

ＳＰＳ 技术是利用脉冲电流通过模具及导电样品ꎬ 实

现样品的快速加热与冷却ꎬ 因此能够有效抑制升温过程中

晶粒的生长ꎬ 保留所需的高温结构与物相成分ꎬ 实现对材

料微观结构的灵活调控ꎮ 其升温速率在 １００~ ３０００ ℃ / ｍｉｎ
之间ꎬ 通常保温时间不超过 １０ ｍｉｎꎮ 与传统的烧结技术

相比ꎬ ＳＰＳ 具有更高的热效率ꎬ 能够在更低的温度实现

材料的快速密实化ꎮ 而在 ＳＰＳ 技术的基础上发展的一系

列快速烧结新技术(ＳＰＳ Ｐｌｕｓ)为特种陶瓷制备提供了很

多可能性ꎮ
2􀆰 1　 SPS 原子扩散过程研究

ＳＰＳ 烧结为什么如此之快是各国研究人员探索的热

点ꎬ 多数学者从证明等离子形成的角度来解释这一现象ꎮ
实际上ꎬ 脉冲大电流热加工过程是由原子的扩散过程来

实现的ꎮ 因此ꎬ 原子的扩散是决定脉冲大电流热加工的

重要因素ꎮ 在脉冲大电流加工过程中原子是如何扩散的ꎬ
与一般的加热烧结、 焊接是否一样ꎬ 脉冲大电流形成的

特殊电场及磁场是否对原子的扩散有大的推动作用ꎬ 弄

清这些问题成为进一步揭示脉冲大电流热加工机理的关

键ꎮ Ｗａｎｇ 和 Ｔａｎ 等[１－３]设计出 ３ 种样品预构件(如图 ２)ꎬ
来研究 ＳＰＳ 条件下片状材料、 线状材料和球形颗粒之间

的原子扩散过程ꎬ 并与传统辐射加热方式(热压烧结ꎬ
ＨＰ)中的原子扩散过程进行对比ꎬ 来探究 ＳＰＳ 是否对原

子的扩散有推动作用ꎬ 从而揭示其快速高效的原因ꎮ 研

究结果显示ꎬ 在这 ３ 种预构件中ꎬ ＳＰＳ 技术与传统的热

辐射加热相比都可以加速接触面处原子扩散速率ꎬ 在相

对较低的温度就能获得更高的致密度ꎮ 从而从原子扩散

的角度解释了 ＳＰＳ 技术使得材料快速致密化的原因ꎮ

图 ２　 研究 ＳＰＳ 烧结时原子扩散过程的 ３ 种预构件: 片状材料

(ａ)ꎬ 线状材料(ｂ)ꎬ 球形材料(ｃ) [１]

Ｆｉｇ􀆰 ２　 Ｔｈｒｅｅ ｕｎｉｑｕｅ ｄｅｓｉｇｎｓ ｆｏｒ ａｎａｌｙｓｉｓ ｏｆ ａｔｏｍｓ ｄｉｆｆｕｓｉｏｎ ｏｆ ＳＰＳ

ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ: ｆｌａｋｅｓ ( ａ )ꎬ ｓｔｒｉｐｓ ( ｂ ) ａｎｄ ｓｐｈｅｒｅ ｐａｒｔｉｃｌｅｓ

(ｃ) [１]

2􀆰 2　 快速原子扩散的意义

２􀆰 ２􀆰 １　 快速烧结

ＳＰＳ 技术中原子快速扩散对于先进陶瓷制备最显著

的意义在于快速烧结ꎮ 近几年来科研工作者利用 ＳＰＳ 在

快速烧结方面的优势ꎬ 在制备透明陶瓷、 耐火材料、 金

属陶瓷和超高温陶瓷等方面取得了一系列研究成果[４－１５] ꎮ
Ｙａｎｇ[４]等利用 ＳＰＳ 技术快速制备了 α￣ＳｉＡｌＯＮ 陶瓷

(通式为 Ｍｘ Ｓｉ１２￣ｍ￣ｎ Ａｌｍ＋ｎ Ｏｎ Ｎ１６￣ｎꎬ ｎ 表示 Ａｌ￣Ｏ 键取代 Ｓｉ￣Ｎ
键的个数ꎬ ｍ 表示 Ａｌ￣Ｎ 键取代 Ｓｉ￣Ｎ 键的个数)ꎮ 其主要

研究了当金属元素 Ｍ 为 Ｌｉ 时(即 Ｌｉ￣α￣ＳｉＡｌＯＮ 陶瓷)ꎬ 在

１７５０ ℃的烧结温度下低氧组分 ｍ＝ ０􀆰 ４~１􀆰 ２ꎬ ｎ＝ １􀆰 ０ 以及

不同的升温速率对试样的致密化、 相组成、 显微结构以及

光学性能的影响ꎮ 结果表明: 升温速率不低于 １００ ℃ / ｍｉｎ
时ꎬ Ｌｉ２Ｏ 的挥发能被有效抑制ꎮ 除了组分 ｍ＝０􀆰 ４ 外ꎬ 其它

组分的试样都已完全或接近完全致密ꎬ 但随着 ｍ 的增大晶

界玻璃相和柱状晶越来越多ꎮ 当升温速率大于 ２００ ℃ / ｍｉｎ
时ꎬ 由于富氧液相的生成导致动态熟化机制被激活ꎬ 从

而促进晶粒的快速异向长大ꎮ 但对于组分 ｍ ＝ ０􀆰 ６ꎬ 快速

升温会使成分偏移至 α / β￣ＳｉＡｌＯＮ 相区ꎬ 导致晶界残留较

多玻璃相ꎬ 试样完全失透ꎮ 因此ꎬ 制备半透明 Ｌｉ￣α￣
ＳｉＡｌＯＮ 陶瓷的最佳条件: 组分 ｍ ＝ ０􀆰 ６ꎬ ｎ ＝ １􀆰 ０ꎬ 升温速

率 １００ ℃ / ｍｉｎꎬ 烧结温度 １７５０ ℃ꎬ 保温时间 ５ ｍｉｎꎮ 在

此条件下ꎬ 得到厚度为 ０􀆰 ５ ｍｍ 半透明 Ｌｉ￣α￣ＳｉＡｌＯＮ 陶瓷

的最大红外透过率为 ５７％ꎬ 断裂韧性为 ３􀆰 ０ ＭＰａ􀅰ｍ１ / ２(如
图 ３ 所示)ꎮ 此外还研究了在 ＳＰＳ 条件下 Ｌｉ￣α￣ＳｉＡｌＯＮ 陶瓷

的致密化机制ꎬ 主要的致密化机制为中间相 ＬｉＳｉＯＮ 熔化

所造成的第二次颗粒重排ꎬ 当升温速率超过 ２００ ℃ / ｍｉｎ
时ꎬ 中间相的生成明显被抑制ꎮ

Ｊｉ 等[５]以 Ｔｉ￣Ａｌ 金属间化合物作为添加相、 采用 ＳＰＳ
技术对碳化硼(Ｂ４Ｃ)陶瓷进行过渡液相烧结制备ꎮ 实验
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图 ３　 ＳＰＳ 制备 Ｌｉ￣α￣ ＳｉＡｌＯＮ 陶瓷的红外透过图谱(ａ)及样品

光学照片(ｂ) [４]

Ｆｉｇ􀆰 ３　 Ｌｉ￣α￣ＳｉＡｌＯＮ ｓｉｎｔｅｒｅｄ ｂｙ ＳＰＳ ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ: ( ａ) ｉｎｆｒａｒｅｄ

ｔｒａｎｓｍｉｔｔａｎｃｅ ａｎｄ (ｂ) ｏｐｔｉｃａｌ ｐｈｏｔｏｇｒａｐｈ [４]

结果分析证明ꎬ 在烧结过程中ꎬ Ｔｉ￣Ａｌ 金属间化合物在低

于 Ｂ４Ｃ 的烧结温度下会先熔化成液相ꎬ 均匀分布于烧结

体系内促进陶瓷的传质和致密化ꎮ 随着温度上升ꎬ 液相

与 Ｂ４Ｃ 陶瓷发生反应生成 ＴｉＢ２和 Ａｌ４Ｃ３ꎬ 使得此体系变为

３ 种耐火相的烧结体系ꎮ 烧结过程中形成的纳米级 ＴｉＢ２

和 Ａｌ４Ｃ３陶瓷颗粒均匀地分布在 Ｂ４Ｃ 陶瓷三角晶界处ꎬ 起

到了钉扎的作用从而很好地抑制了 Ｂ４Ｃ 陶瓷颗粒的生长ꎮ
而且由于 Ｔｉ￣Ａｌ 金属间化合物是先熔化再与陶瓷反应的ꎬ
晶界处形成的陶瓷依然保持着液相的形态ꎬ 因此可以很

好地填充烧结体系中的气孔ꎮ 高的致密度和细小的晶粒

尺寸使得添加适量 Ｔｉ￣Ａｌ 金属间化合物得到的陶瓷样品具

有很好的力学性能ꎮ 在添加质量分数为 ５％ꎬ 烧结温度为

１７００ ℃、 烧结压力为 ３２ ＭＰａ、 保温时间为 ５ ｍｉｎ 的条件下

得到 Ｂ４Ｃ 基陶瓷材料接近完全致密(９９􀆰 ５％)ꎬ 各相分布均

匀且具有优异的力学性能(维氏硬度 ３３􀆰 ５±０􀆰 ４ ＧＰａꎬ 抗弯

强度 ５０６±１４ ＭＰａꎬ 断裂韧性 ５􀆰 ５±０􀆰 １ ＭＰａ􀅰ｍ１ / ２ꎮ 这使得

Ｂ４Ｃ 的烧结温度与无压烧结相比降低了近 ４００ ℃ꎬ 同时也

大大缩短了烧结时间ꎬ 证明了通过 ＳＰＳ 技术可以在较低温

度下通过过渡液相烧结技术快速制备高性能 Ｂ４Ｃ 陶瓷ꎮ 在

制备金属陶瓷方面ꎬ Ｚｈａｎｇ 和 Ｌｉ 等[６ꎬ１３ꎬ１４]报道了一种将高

熵合金作为烧结助剂ꎬ 通过 ＳＰＳ 快速液相烧结技术制备

二硼化钛(ＴｉＢ２)￣高熵合金金属陶瓷的方法ꎮ 在这一工作

中ꎬ 首先通过机械合金化制备了 ＣｏＣｒＦｅＮｉＡｌ 系高熵合金

粉体ꎬ 然后研究了其与 ＴｉＢ２陶瓷材料的高温润湿性ꎬ 最

后添加质量分数为 ５％的高熵合金作为助剂制备了 ＴｉＢ２陶

瓷材料ꎮ 结果表明ꎬ ＣｏＣｒＦｅＮｉＡｌ 系高熵合金与 ＴｉＢ２之间

具有很好的高温润湿性能ꎬ 制备的陶瓷材料通过结合液

相区域能谱分析和透射电镜高分辨图像证明了高熵合金的

存在ꎮ 在添加质量分数为 ５％高熵合金添加剂、 １６５０ ℃的

烧结温度ꎬ ３０ ＭＰａ 的烧结压力和 ５ ｍｉｎ 的保温时间的优

化条件下ꎬ 制备的 ＴｉＢ２基金属陶瓷获得了高的致密度和

良好的综合力学性能ꎬ 包括其致密度为 ９９􀆰 ６２％ꎬ 抗弯强

度为 ８２０±９ ＭＰａꎬ 维氏硬度为 ２３８６±１８ ＨＶ５ꎬ 其微观形

貌如图 ４ 所示ꎮ 与传统方法相比ꎬ 此方法具有烧结温度

图 ４　 纯 ＴｉＢ２在 １７００ ℃条件下通过 ＳＰＳ 烧结获得的样品的扫

描电镜照片(ａ)ꎬ 添加质量分数为 ５％高熵合金助烧剂

的 ＴｉＢ２陶瓷在 １５００~１７００ ℃烧结温度下的制得样品的

扫描电镜照片(ｂ~ ｆ) [１３]

Ｆｉｇ􀆰 ４　 ＳＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ ｐｕｒｅ ＴｉＢ２ ｓｉｎｔｅｒｅｄ ａｔ １７００ ℃(ａ) ａｎｄ ＴｉＢ２

ａｄｄｅｄ ｗｉｔｈ ５ｗｔ􀆰 ％ ＨＥＡ ｓｉｎｔｅｒｅｄ ａｔ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｓ ｏｆ: １５００ꎬ

１５５０ꎬ １６００ꎬ １６５０ ａｎｄ １７００ ℃ꎬ ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙ (ｂ~ ｆ) [１３]

低、 烧结时间短的优势ꎮ
Ｘｉａｎｇ 等[１０] 以 ＺｒＨ２为添加剂ꎬ 通过 ＳＰＳ 快速烧结技

术实现了 ＺｒＣ 陶瓷的低温密实化ꎮ 在升温过程中ꎬ ＺｒＨ２

分解为 Ｚｒ 与 Ｈ２ꎬ 之后 Ｚｒ 与 ＺｒＣ 发生反应ꎬ 改变了 ＺｒＣ
的实际成分ꎬ 使 ＺｒＣ 晶格中的 Ｃ 原子空位增加ꎮ 这导致

ＺｒＣ 晶体的屈服强度降低ꎬ 强化了塑性形变机制对致密

化过程的控制ꎻ 也使晶体在高温下基于固相扩散的物质

传输得到强化ꎬ 晶粒生长的激活能下降ꎬ 最终同时促进

了 ＺｒＣ 的致密化与晶粒生长过程ꎮ 对于合成的纳米 ＺｒＣ
粉体 ＺｒＣ０􀆰 ８４Ｏ０􀆰 １３ꎬ 最优的 ＺｒＨ２添加量为 ６％(质量分数)ꎬ
此时 ＺｒＣ 在 １６５０ ℃ / ５ ｍｉｎ / １００ ＭＰａ 的烧结条件下达到了

完全致密ꎬ 平均晶粒尺寸为 １􀆰 ３± ０􀆰 ２ μｍꎬ 维氏硬度为

２１􀆰 ２±１􀆰 ０ ＧＰａꎬ 断裂韧性为 ２􀆰 ２±０􀆰 ３ ＭＰａ􀅰ｍ１/ ２ꎻ 相比不添

加 ＺｒＨ２的样品ꎬ 达到完全致密的烧结温度降低了 ２００ ℃ꎬ
晶粒尺寸降低 １３％ꎬ 力学性能也因晶粒细化而得到增强ꎮ
同时ꎬ 在 ＺｒＣ 粉体中添加 ＺｒＨ２还能够有效地去除材料中

的 Ｃ 杂质ꎬ 改善 ＺｒＣ 陶瓷的力学性能ꎮ
２􀆰 ２􀆰 ２　 界面扩散焊接

ＳＰＳ 中快速原子扩散也给结构材料的快速连接技术

提供了新方法ꎮ Ｐｅｎｇ 和 Ｈｅ 等[１６－１９] 采用脉冲大电流加热

扩散焊接技术焊接了 Ａｌ￣Ｌｉ 合金 １４２０ 以及完成了 Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ
和 ＴｉＢ２ ￣Ｎｉ 金属￣陶瓷的复合焊ꎬ 并对脉冲大电流热加工
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方式下的原子扩散机理进行了研究ꎮ 采用脉冲大电流加

热扩散焊接技术在 ８２３ Ｋ、 ６０ Ｋ / ｍｉｎ 升温速率条件下获

得了最大拉伸强度为 ２７６ ＭＰａ 的 Ａｌ￣Ｌｉ 合金 １４２０ 接头ꎮ
通过对该体系的研究发现ꎬ 脉冲大电流加热扩散焊接条

件下ꎬ 焊接时间延长和焊接温度的升高并不能导致接头

拉伸强度的提高ꎬ 而焊接电流为整个焊接过程中最重要

的控制因素ꎮ 研究人员在焊接界面处发现了沿{４００}生

长的 ＡｌＬｉ４９ 相ꎬ 认为界面处发生了 ＡｌＬｉ 相向 ＡｌＬｉ４９ 相的

相变过程ꎮ 通过分析ꎬ 该相变反应的发生主要归因于电

流对于相变反应的促进作用ꎮ 他们还研究了该相变反应

发生的驱动力以及电流促进下的相生长机理ꎬ 并且合理

的解释了电流对于脉冲大电流加热扩散焊接的影响机理ꎮ
焊接 Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ 同 ＴｉＢ２ ￣Ｎｉ(８０％ꎬ 质量分数)金属￣陶瓷复合

材料时ꎬ 在 １２７３ Ｋ、 ３００ Ｋ / ｍｉｎ 升温速率条件下获得了

最大接头拉伸强度ꎬ 达 １２８ ＭＰａꎮ 也发现在本体系中ꎬ
电流对于焊接界面处连接点的产生起着决定性的作用ꎮ
在焊接过程中电流同时也促进了材料中的残余应力的增

加ꎮ 该工作还利用 ＡＮＳＹＳ 软件来对焊接过程的温度场进

行模拟ꎬ 通过模拟结果和实验结果的对比ꎬ 发现同普通

辐射加热扩散焊接相比ꎬ 脉冲大电流扩散焊接技术进行

焊接时有对基体的热损伤较小、 焊接耗时极短、 焊接变

形量极小的优点ꎮ

3　 基于类塑性变形为致密化控制机制的高

压 SPS 技术

　 　 特种陶瓷材料ꎬ 特别是硼化物陶瓷大多为强共价键

陶瓷ꎬ 原子自扩散系数低ꎬ 烧结困难ꎮ 为了获得高致密

度ꎬ 传统的基于原子扩散机制的烧结方法通常需要很高

的温度(> ２０００ ℃)ꎬ 结果往往出现晶粒异常长大现象ꎬ
导致性能劣化[２０] ꎮ 同时获得高密实度和控制晶粒长大是

国际前沿和难题[２１ꎬ２２] ꎮ
国外材料科学家为此开展了多年的探索ꎮ 美国宾夕

法尼亚大学的 Ｃｈｅｎ 等[２３] 以纳米氧化钇(Ｙ２Ｏ３)为例提出

了著名的“二步法烧结”技术ꎮ 第一步先将 Ｙ２Ｏ３坯体快速

加热到 １２５０~１３００ ℃使其达到约 ８０％的致密度ꎬ 这一步

中陶瓷晶粒尺寸在高温下增大了 ４~ ６ 倍ꎻ 第二步将温度

降至 １１５０ ℃并保温 ２０ ｈꎬ 低温抑制了陶瓷晶粒的生长ꎬ
最终制得了晶粒尺寸为 ６０ ｎｍ 左右的致密纳米陶瓷材料ꎮ
韩国先进科学技术研究所的 Ｋａｎｇ 等[２４] 报道了钛酸钡

(ＢａＴｉＯ３)陶瓷材料低温长时间保温的烧结方法ꎮ 他们将

坯体在相对较低的烧结温度下保温 １００ ｈ 以上ꎬ 获得了

致密度 ９５％且晶粒有限长大的块体陶瓷材料ꎮ 以上两种

烧结方法虽然对于传统烧结技术是很好的突破ꎬ 但仍然

存在不足之处ꎮ 前者晶粒尺寸依然增长了数倍ꎬ 后者难

以获得全密实陶瓷材料ꎬ 且两者保温时间都很长ꎬ 对于

能源和时间的损耗不利于应用ꎮ
在研究烧结温度对陶瓷致密化和晶粒生长影响规律

时研究人员发现: 烧结初期温度的升高对晶粒生长作用

不大ꎬ 当烧结温度高于一个阈值温度 Ｔｇ时ꎬ 晶粒尺寸就

会快速增大[２５] ꎻ 烧结初期致密化过程缓慢进行ꎬ 当温度

达到一个阈值 Ｔｄ时ꎬ 致密化速率显著增加[２６] ꎮ 对多数材

料而言ꎬ Ｔｄ是小于 Ｔｇ的ꎬ 那么就存在一个温度区间ꎬ 可

以使陶瓷材料在发生致密化的同时不发生或者发生有限

的晶粒长大ꎮ 这一温度区间是很吸引人的ꎬ 但关键问题

在于当烧结温度达到晶粒生长阈值温度时ꎬ 陶瓷坯体的

致密度往往还很低ꎬ 甚至只有 ６０％左右ꎮ 这就说明仅仅

依靠热驱动下的原子扩散很难达到高致密且晶粒不长大

这一目的ꎬ 需要增加其它烧结驱动力ꎮ 而研究表明ꎬ 在

ＳＰＳ 烧结过程中ꎬ 通过石墨模具给陶瓷坯体施加轴向压

力可以在不影响晶粒生长的同时促进陶瓷的致密化ꎬ 因

而压力是一种理想的外加驱动力[２７－２９] ꎮ
对于加压烧结ꎬ 特别是在烧结初期ꎬ 当颗粒接触点

出现高应力时ꎬ 类塑性变形是一种重要的致密化方式ꎮ
实际上ꎬ 在压力辅助烧结过程中多种烧结机制会同时起

作用ꎮ 但是相比于无压烧结中占主要地位的晶格和晶界

扩散ꎬ 类塑性变形和蠕变机制会在压力辅助烧结中起到

更大作用[３０ꎬ３１] ꎮ 在加压烧结的初始阶段ꎬ 陶瓷颗粒之间

的接触面积相对于颗粒尺寸来说很小ꎬ 仅为一个接触点ꎬ
所以颈部的接触应力是非常大的ꎮ 当施加压力增大时ꎬ
接触应力也随之增大ꎮ 在极大的接触应力下ꎬ 接触面发

生屈服ꎬ 导致陶瓷颗粒之间的接触由点接触变为面接触ꎬ
同时颗粒接触面之间的切向应力也会导致晶界滑移ꎬ 这

两种类塑性变形使得陶瓷颗粒中心之间的距离变小ꎬ 因

而促进了陶瓷坯体的快速收缩致密化[３２] ꎮ 接触面增大造

成的应力减小以及变形导致的加工硬化使得类塑性变形

的作用逐渐减小ꎬ 当晶界应力不足以导致类塑性变形时ꎬ
压力辅助条件下的蠕变和扩散机制也会使得致密化较快

进行ꎬ 直至完全致密ꎮ
Ｆｕ 等[３３]提出了基于类塑性变形为控制机制的高压、

低温、 快速烧结新技术原理: 第一ꎬ 将烧结温度控制在

导致晶粒生长的门槛温度 Ｔｇ以下ꎬ 抑制晶界迁移、 控制

晶粒生长ꎻ 第二ꎬ 提高压力ꎬ 依靠高压和相对高温条件

下的塑性变形实现致密化ꎮ 这一观点挑战了传统的原子

扩散为控制机理的陶瓷烧结致密化机制ꎮ 研究者选用了

微米级的 Ｂ４Ｃ 陶瓷这种难以烧结但是又具有广泛和迫切

需求的工业材料作为研究对象ꎬ 研究结果显示对于 Ｂ４Ｃ
陶瓷ꎬ 这一窗口温度为 １６７５ ~ １７００ ℃的狭窄区间ꎮ 在这

一低温区间下结合 ８０~１００ ＭＰａ 的高压力制备了全致密、
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晶粒不长大且力学性能优异的 Ｂ４Ｃ 块体材料ꎬ 如图 ５ 所

示ꎮ 烧结样品的显微形貌如图 ６ 所示ꎬ 与原料粉体粒径

相比没有发生明显的晶粒长大现象ꎮ

图 ５　 类塑性变形为控制机制的烧结过程中晶粒尺寸、 相对密度与

温度的关系[３３]

Ｆｉｇ􀆰 ５　 Ｒｅｌａｔｉｖｅ ｄｅｎｓｉｔｙ ａｎｄ ｇｒａｉｎ ｓｉｚｅ ｏｆ Ｂ４Ｃ ｃｅｒａｍｉｃ ａｓ ａ ｆｕｎｃｔｉｏｎ ｏｆ

ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ ｄｕｒｉｎｇ ｔｈｅ ｓｉｎｔｅｒｉｎｇ ｗｉｔｈ ｑｕａｓｉ￣ｐｌａｓｔｉｃ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ ａｓ

ｔｈｅ ｄｏｍｉｎａｎｔ ｄｅｎｓｉｆｉｃａｔｉｏｎ ｍｅｃｈａｎｉｓｍ[３３]

图 ６　 Ｂ４Ｃ 陶瓷粉料(ａ)和密实 Ｂ４Ｃ 陶瓷的显微照片(ｂ) [３３]

Ｆｉｇ􀆰 ６　 Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｓ ｏｆ Ｂ４Ｃ ｒａｗ ｐｏｗｄｅｒ (ａ) ａｎｄ ｄｅｎｓｅ Ｂ４Ｃ ｃｅ￣

ｒａｍｉｃ ｓａｍｐｌｅ (ｂ) [３３]

研究人员提出和验证了基于类塑性变形快速烧结过

程的二阶段模型ꎮ 通过将理论计算和实验结果的结合分

析ꎬ 将低温高压高效烧结的过程分为了两个阶段: 第一

个阶段中陶瓷颗粒之间在较高温度下ꎬ 由于接触面积很

小而产生了极大的接触压力ꎬ 从而发生了陶瓷材料的类

塑性变形ꎬ 坯体获得 ８０％左右的较高致密度ꎻ 随着接触

面积的增加接触压力逐渐减小ꎬ 当其小于材料高温极限

屈服应力时类塑性变形停止ꎬ 于是第二阶段中依靠在高

压力下的晶界扩散和蠕变机制陶瓷致密化得以快速完成ꎬ
如图 ７ 所示ꎮ 这也成功证明了塑性变形为低温高压烧结

工艺中的主要烧结机理ꎬ 这在陶瓷科学和工程中是一个

新的观点ꎬ 也很好地解释了为什么可以在很短的烧结时

间内获得全致密且晶粒不长大的 Ｂ４Ｃ 陶瓷ꎮ

在后续的研究中ꎬ Ｊｉ 等[３４] 利用超高压装置获得了更

高的压力条件ꎬ 在 ９００ ℃、 １􀆰 ５ ＧＰａ 的条件下ꎬ 以初始晶

粒尺寸为 ６０ ｎｍ 的 ３％ Ｙ２ Ｏ３ (摩尔百分数) 稳定 ＺｒＯ２

(３ＹＳＺ)陶瓷粉体为原料成功制备了全致密且晶粒不长大

图 ７　 基于类塑性变形烧结过程的二阶段模型[３３]

Ｆｉｇ􀆰 ７　 Ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｏｆ ｔｈｅ ｓｉｎｔｅｒｉｎｇ ｒｏｕｔｅ ｂｙ ｑｕａｓｉ￣ｐｌａｓｔｉｃ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ

ａｓ ｔｈｅ ｄｏｍｉｎａｎｔ ｄｅｎｓｉｆｉｃａｔｉｏｎ ｍｅｃｈａｎｉｓｍ[３３]

的纳米陶瓷块体材料ꎮ 其烧结温度较传统方法降低了

４００ ℃ꎬ 样品维氏硬度超过 １４ ＧＰａꎬ 较传统方法制备的

３ＹＳＺ 陶瓷提高了 １２􀆰 ５％ꎮ 显微结构表征和模型计算均证

明以高温屈服和滑移为表现形式的塑性变形机制为该工

作低温高压制备晶粒不生长的纳米陶瓷的主要烧结机制ꎮ

4　 SHS/QP 制备金属陶瓷、 复相陶瓷和叠

层材料

　 　 ＳＨＳ 技术是利用外部提供的能量诱发ꎬ 使强放热反

应体系的局部发生化学反应ꎬ 形成反应前沿燃烧波ꎬ 此

后化学反应在自身放出热量的支持下ꎬ 继续向前进ꎬ 使

邻近的物料发生化学反应ꎬ 结果形成一个以一定速度蔓

延的燃烧波ꎬ 随着燃烧波的推进ꎬ 原始混合物料转化为

产物ꎬ 待燃烧波蔓延至整个试样时ꎬ 则合成了所需的材

料ꎮ 通过利用 ＳＨＳ 反应来进行陶瓷材料的烧结 ( ＳＨＳ
Ｐｌｕｓ)ꎬ 可以使陶瓷坯体在几秒钟之内达到数千摄氏度的

高温ꎬ 是一种超快速的烧结新技术ꎮ
利用 ＳＨＳ 烧结技术可以在短时间里合成材料ꎬ 但是

直接获得的产品往往是多孔、 疏松状的ꎬ 不能作为结构

件用ꎮ 将 ＳＨＳ 过程与动态快速机械轴压结合起来ꎬ 一次

完成材料的合成与密实化过程的新工艺成为研究的热

点[３５] ꎮ 其实际过程是: 当 ＳＨＳ 反应刚刚完成ꎬ 在 ＳＨＳ
产物还处于高温软化状态时ꎬ 快速对其施加一个大的压

力ꎬ 通过晶粒的重排和金属液相的毛细流动获取密实材

料ꎬ 此方法实际上是 ＳＨＳ 过程加上一个快速加压过程(
ｑｕｉｃｋ ｐｒｅｓｓｉｎｇ )ꎬ 所以我们称其为自蔓延高温合成结合快

速加 压 ( ｓｅｌｆ￣ｐｒｏｐａｇａｔｉｎｇ ｈｉｇｈ￣ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ ｓｙｎｔｈｅｓｉｓ ｐｌｕｓ

６６６
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ｑｕｉｃｋ ｐｒｅｓｓｉｎｇꎬ ＳＨＳ / ＱＰ)技术ꎬ 其设备工作原理如图 ８ 所

示ꎮ 研究人员[３６] 认为这一方法有两个技术要点: 第一ꎬ
自蔓延高温合成反应过程与加压时机的匹配对于样品有

效致密化是非常重要的ꎻ 第二ꎬ 对于自蔓延高温合成反

应整个过程的掌控和对其各个细节参数的设计和控制同

等重要ꎮ ＳＨＳ / ＱＰ 过程中可以控制的参数如图 ９ 所示ꎬ 其

中 ｔｗ为自蔓延高温合成反应时间ꎻ ｔｄ为加压延迟时间ꎻ ｔＰ
为保压时间ꎻ Ｐ０为预压力ꎻ Ｐｈ为加压压力ꎮ

图 ８　 “自蔓延高温合成结合快速加压技术”设备的工作原理图[３５]

Ｆｉｇ􀆰 ８　 Ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｏｆ ＳＨＳ / ＱＰ ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ[３５]

图 ９　 “自蔓延高温合成结合快速加压技术”过程中的可控参数

Ｆｉｇ􀆰 ９　 Ｔｈｅ ｃｏｎｔｒｏｌｌａｂｌｅ ｐａｒａｍｅｔｅｒｓ ｉｎ ＳＨＳ / ＱＰ ｐｒｏｃｅｓｓ

Ｆｕ 等利用 ＳＨＳ / ＱＰ 技术制备了 ＴｉＣ￣Ｎｉ 和 ＴｉＢ２ ￣Ｆｅ 两

个体系的金属陶瓷材料[３７ꎬ３８] ꎬ 其中 ＴｉＢ２ ￣Ｆｅ 金属陶瓷的

显微形貌如图 １０ 所示ꎮ 从理论上分析了体系组成和稀

释剂含量等对 ＴｉＣ￣Ｎｉ 和 ＴｉＢ２ ￣Ｆｅ 体系 ＳＨＳ 过程的影响ꎬ
计算得到 ＴｉＣ￣２０％ Ｎｉ(摩尔百分数)的 ＳＨＳ 过程激活能

为 １６６ ｋＪ / ｍｏｌꎬ 预示着其反应过程为溶解￣析晶机理控

制ꎻ 而 ＴｉＢ２ ￣４０％ Ｆｅ(摩尔百分数)的 ＳＨＳ 过程激活能为

３９９ ｋＪ / ｍｏｌꎬ 接近 Ｔｉ＋２Ｂ 在低燃烧温度区域的反应过程

激活能ꎬ 预示着一种扩散控制机理ꎮ 从实验上研究了加

压延迟、 压力延续和压力大小等工艺参数对 ＴｉＣ￣Ｎｉ 和

ＴｉＢ２ ￣Ｆｅ 金属陶瓷密实度和结构的影响ꎬ 讨论了 ＳＨＳ / ＱＰ
过程中材料结构形成的机理ꎮ 通过优化和控制工艺参数ꎬ
制备出了良好力学性能的金属陶瓷ꎬ 为金属陶瓷的制备

提供了一条新的途径ꎮ
自蔓延高温合成结合快速加压技术在制备梯度材料

方面也有一定的优势ꎮ 功能梯度材料( ｆｕｎｃｔｉｏｎａｌｌｙ ｇｒａｄｅｄ

图 １０　 ＳＨＳ / ＱＰ 技术快速制备的 ＴｉＢ２ ￣Ｆｅ 金属陶瓷材料微观形貌

照片: 纯 ＴｉＢ２(ａ)和 ＴｉＢ２ ￣Ｆｅ 金属陶瓷(ｂ) [３８]

Ｆｉｇ􀆰 １０　 Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｓ ｏｆ ｐｕｒｅ ＴｉＢ２ ａｎｄ ＴｉＢ２ ￣Ｆｅ ｃｅｒｍｅｔｓ ｆａｂｒｉｃａｔｅｄ

ｂｙ ＳＨＳ / ＱＰ ｍｅｔｈｏｄ[３８]

ｍａｔｅｒｉａｌꎬ ＦＧＭ)是为了解决高温环境下材料内部界面处

热应力集中问题而提出的ꎮ 材料组成和性能的突跃过

渡ꎬ 经常引起很大的局部应力集中ꎬ 而如果从一种材料

到另一种材料为梯度的过渡ꎬ 则可在很大程度上降低应

力集中ꎮ 对于陶瓷￣金属梯度材料ꎬ 由于难熔陶瓷和金

属烧结速率的巨大差异ꎬ 用传统热压烧结法很难制备ꎮ
ＳＨＳ 反应和冷却速率都很快ꎬ 液相存在时间非常短ꎬ 因

此与热压烧结相比ꎬ 燃烧合成制备的梯度材料更不易由

于均化作用而使组分梯度消失ꎮ 同时ꎬ 由于 ＳＨＳ 各层的

温度随组分变化ꎬ 含陶瓷相多的梯度层燃烧温度高ꎬ 从

理论上说ꎬ 可实现梯度材料不同梯度层的温差烧结ꎬ 使

各层烧结速率基本一致ꎬ 从而提高整体材料的致密度和

性能ꎮ
Ｌｉｕ 等[３９]根据 ＳＨＳ 的工艺特点ꎬ 采用 ＳＨＳ / ＱＰ 技术制

备了(ＴｉＢ２＋Ｆｅ) / Ｆｅ 梯度材料ꎬ 实物宏观照片如图 １１ 所

示ꎮ 首先通过对不同 Ｆｅ 含量的 Ｔｉ＋Ｂ＋Ｆｅ 体系绝热温度计

算和试样温度有限元计算ꎬ 确定了(ＴｉＢ２ ＋Ｆｅ) / Ｆｅ 梯度材

料各层合理的厚度ꎬ 之后采用 ＳＨＳ / ＱＰ 技术制备了(ＴｉＢ２＋

Ｆｅ) / Ｆｅ 梯度材料ꎮ 电子探针分析表明(ＴｉＢ２＋Ｆｅ) / Ｆｅ 梯度

试样中各层间没有了明显的界面ꎬ 沿厚度方向由富陶瓷相

向富金属相连续转变ꎮ 背散射电子像分析表明从富陶瓷侧

到富金属侧ꎬ 材料的显微结构也是梯度变化的ꎮ 样品的显

微形貌及陶瓷、 金属元素分布如图 １２ 所示ꎮ

图 １１　 利用 ＳＨＳ / ＱＰ 技术制备的梯度试样的宏观照片

Ｆｉｇ􀆰 １１　 Ｐｈｏｔｏｇｒａｐｈ ｏｆ ＦＧＭ ｆａｂｒｉｃａｔｅｄ ｂｙ ＳＨＳ / ＱＰ ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ

７６６



中国材料进展 第 ３７ 卷

图 １２　 (ＴｉＢ２＋Ｆｅ) / Ｆｅ 梯度材料的扫描电镜照片和元素线扫

描图[３９]

Ｆｉｇ􀆰 １２　 Ｓｅｃｏｎｄａｒｙ ｅｌｅｃｔｒｏｎ ｉｍａｇｅ ｏｆ (ＴｉＢ２＋Ｆｅ) / Ｆｅ ＦＧＭ ａｎｄ ｅｌ￣

ｅｍｅｎｔａｌ ｌｉｎｅ ｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎｓ ｏｆ Ｔｉ ａｎｄ Ｆｅ[３９]

5　 SHS/QP 制备纳米陶瓷

通过 ＳＨＳ / ＱＰ 技术可以制备高性能纳米陶瓷材料ꎬ
此方法利用燃烧反应的热效应为纳米陶瓷提供烧结所需

的温度条件ꎬ 并在高外加压力的作用下快速地致密化纳

米陶瓷ꎮ 在此过程中ꎬ 高外加压力有利于促进纳米陶瓷

的致密化过程ꎬ 从而克服了传统的燃烧反应法的产物致

密度较低的缺点ꎮ 而且ꎬ 此方法提供了超高的升温速率

(>１６００ ℃ / ｍｉｎ)和较短的高温阶段的持续时间(不超过数

分钟)等特别的温度条件ꎬ 从而使纳米陶瓷在烧结过程中

的晶粒生长现象被有效地抑制ꎮ
Ｍｅｎｇ 等[４０ꎬ４１]通过采用不同质量分数组成的 ＳＨＳ 燃

烧体系 Ｃｒ２Ｏ３＋Ａｌ＋Ｃ 分别对 ６００ ｎｍ 和 ２００ ｎｍ 粒径的氧化

铝进行烧结ꎬ 得出晶粒尺寸和致密度随烧结时间变化的

规律ꎬ 发现在烧结过程中烧结时间在 ３ ｍｉｎ 以内的时候ꎬ
两种不同粒径的氧化铝晶粒尺寸没有明显变化ꎬ 由表面

扩散导致的颈部生长几乎没有形成ꎮ 随着烧结时间的延

长ꎬ 晶粒生长明显ꎬ 晶界和晶格扩散作用加强ꎮ 根据烧

结动力学分析的结果得出纳米陶瓷烧结最佳工艺: 当施

加的压力为 １００ ＭＰａ 时ꎬ 最高温度为 １６６０ ℃ꎬ 升温速率

为 １６００ ℃ / ｍｉｎꎬ 烧结加压时间 ３ ｍｉｎ 时得到完全致密的

烧结体ꎮ 扫描电镜和透射电镜分析结果显示(如图 １３ 所

示): 烧结后晶粒间结合紧密ꎬ 烧结样品基本完全致密ꎬ

且平均粒径约为 ６００ ｎｍ 和 ２００ ｎｍꎬ 与原料粒径相比无明

显长大ꎮ 该纳米结构的保留主要由于快的升温速率条件

下ꎬ 烧结体可以快速地通过烧结的低温区间直接到达烧

结温度区间ꎬ 避免表面扩散机制引起的晶粒长大ꎮ 同时

由于短的烧结时间ꎬ 避免了在高温阶段对晶粒长大起主

要作用的晶界扩散或体积扩散ꎮ 致密样品的力学性能优

异ꎬ 硬度分别为 １８􀆰 ６＋０􀆰 ４ 和 ２２􀆰 ６＋０􀆰 ２ ＧＰａꎬ 断裂韧性

值分别为 ３􀆰 ４＋０􀆰 ３ 和 ３􀆰 ５２＋０􀆰 ２ ＭＰａ􀅰ｍ１ / ２ꎮ 通过对微观

结构分析表明ꎬ 在烧结体中不同的位错被引入ꎬ ＴＥＭ 分

析表明ꎬ 存在(０００１)１ / ３‹１１ ２０›基面滑移系统和{１１ ２０}
‹１ １００›棱柱滑移系统ꎮ ＨＲＴＥＭ 分析结果表明ꎬ 通过基

面位错的滑移和攀移过程在(１１２０)面上生成具有伯格斯

矢量为 １ / ３‹１０ １０›的层错ꎮ 通过分析讨论ꎬ 得出该纳米

图 １３　 ２００ ｎｍ 粒径氧化铝原粉显微形貌(ａ)ꎬ “自蔓延高温合成

结合快速加压”制备的氧化铝陶瓷显微形貌(ｂ) [４０]

Ｆｉｇ􀆰 １３　 Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｏｆ Ａｌ２ Ｏ３ ｒａｗ ｐｏｗｄｅｒ ｗｉｔｈ ａ ｐａｒｔｉｃｌｅ ｓｉｚｅ ｏｆ

２００ ｎｍ (ａ) ａｎｄ ｄｅｎｓｅ Ａｌ２Ｏ３ ｓａｍｐｌｅ ｆａｂｒｉｃａｔｅｄ ｂｙ ＳＨＳ / ＱＰ

(ｂ) [４０]

陶瓷的致密化机理: 温度和压力都对密实化提供贡献ꎮ
短时间的高温对于密度的贡献在 ９０％左右ꎬ 对于完全致

密化ꎬ 主要由压力提供ꎮ 在初期阶段塑性流动机理起主

要作用ꎬ 烧结体的塑性流动是通过颗粒间的滑移来填充

大的气孔ꎮ 在高温状况下进一步的致密化是通过晶界滑

移产生ꎬ 位错的滑移和攀移运动为该过程提供驱动力ꎮ
Ｌｉｕ 等[４２ꎬ４３]以平均颗粒尺寸为 ５０ ｎｍ 的氧化镁多晶陶

瓷粉体为原料ꎬ 采用由镍粉和铝粉组成的高温自蔓延反

应体系为纳米陶瓷的烧结提供所需的温度条件ꎮ 在烧结

温度为 １６２０ Ｋ 和压力为 １７０ ＭＰａ 的条件下制备了相对致

密度为 ９９􀆰 １％的氧化镁纳米陶瓷ꎬ 其晶粒长大过程几乎

被完全抑制ꎮ 该工作还分别研究了氧化镁纳米陶瓷与压

力相关的各种致密化机制ꎬ 包括塑性流动、 扩散和位错

蠕变等ꎮ 结果显示ꎬ 由晶界扩散蠕变机制辅助的塑性流

动机制为此致密化过程的速率控制机制ꎮ 此外ꎬ 应力回

复机制被认为可能在此致密化过程中辅助塑性流动机制ꎬ
从而将塑性流动机制的致密化速率提高但不引发晶粒内

部的位错增殖及晶粒塑性变形现象ꎮ 在另一个工作中ꎬ
他采用平均晶粒尺寸为 １００ ｎｍ 的氧化镁纳米陶瓷粉体为

８６６
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原料ꎬ 研究纳米陶瓷的晶粒生长机制的主导机制及作用

效果ꎮ 在经优化的压力条件和烧结温度为 ２０８０ Ｋ 的条件

下ꎬ 氧化镁陶瓷的平均晶粒尺寸增大至 ５００ ｎｍꎬ 且其微

观结构中存在着典型的气相传质机制的作用特征ꎮ 模型

分析和微观形貌观察结果显示ꎬ 气相传输机制为此条件

下晶粒长大过程的主导机制ꎬ 且其作用效果在压力作用

下得到强化ꎮ 此外ꎬ 外加压力的施加降低了固相传质机

制所产生的晶粒长大效果ꎬ 但增强了气相传质机制所导

致的晶粒长大效果ꎬ 并可将主导的晶粒生长机制由表面

扩散机制转变为蒸发￣凝聚机制ꎮ 以 ＳＨＳ / ＱＰ 技术制备的

高致密度的氧化钇纳米陶瓷(相对致密度为 ９８􀆰 ５％)为研

究对象ꎬ 对纳米陶瓷的晶粒生长现象的抑制机制进行了

研究ꎮ 通过对其显微结构的演变过程和主导机制的作用

效果的研究可知ꎬ 超高升温速率和在最高温度时施加的

高压力的协同作用ꎬ 不仅实现了纳米陶瓷的快速致密化ꎬ
而且有效地抑制了烧结前期的以表面扩散机制为主导的

颗粒粗化现象ꎮ 而在烧结后期ꎬ 被保持的纳米结构有助

于维持扩散致密化机制高效地进行ꎬ 从而降低纳米陶瓷

致密化所需的烧结温度并减少必要的高温阶段的持续时

间ꎬ 进而达到限制晶粒长大效果的目的ꎮ 而且ꎬ 高密度

的纳米晶界孔隙可在低烧结温度下有效地阻止晶界迁移

现象的发生ꎬ 从而抑制以晶界迁移机制为主导的晶粒长

大现象ꎬ 并且促进基于扩散机制的致密化过程ꎮ
Ｈｕａｎｇ[４４]等利用 ＳＰＳ 和 ＳＨＳ / ＱＰ 两种快速烧结方法

对比研究了碳纳米管增强氧化铝陶瓷材料(ＣＮＴｓ / Ａｌ２Ｏ３)
的制备技术ꎮ 利用 ＳＰＳ 方法进行 ＣＮＴｓ / Ａｌ２Ｏ３陶瓷的烧结

时ꎬ 添加 ０􀆰 ２％ＣＮＴｓ(质量分数)ꎬ 当烧结温度为 １３００ ℃ꎬ
保温时间 ０ ｍｉｎ 时ꎬ 断裂韧性较未添加 ＣＮＴｓ 的样品提

高约 ２０％ꎮ 延长保温时间ꎬ 晶粒迅速长大ꎬ 碳纳米管破

坏加重ꎻ 提高烧结温度ꎬ 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ꎬ 呈絮状形

态ꎬ 严重影响力学性能ꎬ 分析表明此种现象与 ＳＰＳ 工

艺的特殊烧结机理相关ꎮ 提高 ＳＰＳ 烧结的升温速率

(５００ ℃ / ｍｉｎ)可以较好地抑制碳纳米管絮状形态的形成ꎬ
有利于力学性能的提高ꎮ 在 ＳＨＳ / ＱＰ 制备 ＣＮＴｓ / Ａｌ２Ｏ３陶瓷

材料的工作中ꎬ 当掺加 ＣＮＴｓ 为 １％时ꎬ 在加压 １２０ ＭＰａ
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ꎬ 相比相同条件下纯氧化铝提高近 ５０％ꎮ 碳纳米管的主

要增韧机制有桥联作用和拔出效应等ꎬ 如图 １４ 的样品断

口形貌所示ꎮ 对比分析两种快速烧结方法ꎬ ＳＨＳ / ＱＰ 工艺

虽然瞬时温度高ꎬ 但升温速度更快ꎬ 烧结过程更短(不超

过 ５ ｍｉｎ)ꎬ 可以更为有效地避免碳纳米管的破坏ꎬ 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ꎬ 为碳纳米管的增韧作用提供了有力保障ꎮ

图 １４　 ＳＨＳ / ＱＰ 制备碳纳米管增强氧化铝陶瓷材料的断口形貌

扫描电镜照片[４４]

Ｆｉｇ􀆰 １４　 ＳＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ ｆｒａｃｔｕｒｅ ｓｕｒｆａｃｅｓ ｏｆ ＣＮＴｓ / Ａｌ２ Ｏ３ ｃｅｒａｍｉｃｓ

ｓｉｎｔｅｒｅｄ ｂｙ ＳＨＳ / ＱＰ[４４]

6　 结　 语

人类制备和使用陶瓷材料已经有几千年的历史ꎬ 但

直到现在先进陶瓷材料作为工程材料的重要一员ꎬ 其广

泛使用依然受限于传统烧结技术高耗能、 高耗时以及产

品性能低劣等因素的制约ꎮ 快速烧结技术在特种陶瓷快

速制备、 材料连接、 梯度和纳米陶瓷制备等方面已经体

现出其巨大的优势ꎮ 随着该类技术研究的不断深入ꎬ 诸

如原子扩散促进机制、 材料快速密实化机理等基础科学

问题的解释也将逐渐清晰ꎮ 但不可否认的是目前快速烧

结技术在工业领域还没有得到非常广泛的应用ꎮ 我国当

前节能减排科技发展战略给快速烧结新技术提供了很好

的发展契机ꎬ 也必定会推动特种陶瓷材料科学研究和工

业应用的快速发展ꎮ
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[２８] Ｔａｍｂｕｒｉｎｉ Ｕ Ａꎬ Ｗｏｏｌｍａｎ Ｊ Ｎꎬ Ｍｕｎｉｒ Ｚ Ａ. Ａｄｖａｎｃｅｄ Ｆｕｎｃｔｉｏｎａｌ Ｍａｔｅ￣

ｒｉａｌｓ [Ｊ]ꎬ ２００７ꎬ １７: ３２６７－３２７３.

[２９] Ｘｉｅ Ｚｈｉｐｅｎｇ(谢志鹏). Ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ Ｃｅｒａｍｉｃｓ(结构陶瓷)[Ｍ]. Ｂｅｉｊｉｎｇ:

Ｔｓｉｎｇｈｕａ Ｕｎｉｖｅｒｓｉｔｙ Ｐｒｅｓｓꎬ ２０１１.

[３０] Ｔａｍｂｕｒｉｎｉ Ｕ Ａꎬ Ｇａｒａｙ Ｊ Ｅꎬ Ｍｕｎｉｒ Ｚ Ａ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２００６ꎬ

５４: ８２３－８２８.

[３１] Ａｎｓｅｌｍｉ－Ｔａｍｂｕｒｉｎｉ Ｕꎬ Ｇａｒａｙ Ｊ Ｅꎬ Ｍｕｎｉｒ Ｚ Ａꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅ￣

ｒｉａｌｓ Ｒｅｓｅａｒｃｈ [Ｊ]ꎬ ２００４ꎬ １９: ３２５５－ ３２６２.

[３２] Ｒａｃｈｍａｎ Ｃ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ １１５: ８４－８６.

[３３] Ｊｉ Ｗꎬ Ｒｅｈｍａｎ Ｓ Ｓꎬ Ｗａｎｇ Ｗ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｉｅｎｔｉｆｉｃ Ｒｅｐｏｒｔｓ [Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ

５: １５８２７.

[３４] Ｊｉ Ｗꎬ Ｘｕ Ｈ Ｙꎬ Ｗａｎｇ Ｗ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃｅｒａｍｉｃｓ Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ [Ｊ]ꎬ ２０１８.

Ｉｎ ｐｒｅｓｓ. Ｈｔｔｐｓ: / / ｄｏｉ. ｏｒｇ / １０. １０１６/ ｊ. ｃｅｒａｍｉｎｔ. ２０１８. ０７. ２２８.

[３５] Ｆｕ Ｚｈｅｎｇｙｉ(傅正义)ꎬ Ｗａｎｇ Ｈａｏ(王　 皓)ꎬ Ｗａｎｇ Ｗｅｉｍｉｎ(王为

民)ꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｅ Ｃｏｍｐｏｓｉｔａｅ Ｓｉｎｉｃａ(复合材料学报)[Ｊ]ꎬ

１９９７ꎬ １４(２): ５６－６０.

[３６] Ｌｉｕ Ｊｉａｎｐｉｎｇ(刘建平)ꎬ Ｆｕ Ｚｈｅｎｇｙｉ(傅正义)ꎬ Ｗａｎｇ Ｈａｏ(王　 皓)ꎬ

ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｃｈｉｎｅｓｅ Ｃｅｒａｍｉｃ Ｓｏｃｉｅｔｙ(硅酸盐学报) [ Ｊ]ꎬ

２００２ꎬ ３０(４): ４３８－４４２.

[３７] Ｆｕ Ｚｈｅｎｇｙｉ(傅正义)ꎬ Ｗａｎｇ Ｈａｏ(王　 皓)ꎬ Ｗａｎｇ Ｗｅｉｍｉｎ(王为

民)ꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｅ Ｃｏｍｐｏｓｉｔａｅ Ｓｉｎｉｃａ(复合材料学报)[Ｊ]ꎬ

１９９７ꎬ １４(３): ６１－６５.

[３８] Ｆｕ Ｚｈｅｎｇｙｉ(傅正义)ꎬ Ｗａｎｇ Ｗｅｉｍｉｎ(王为民)ꎬ Ｗａｎｇ Ｈａｏ(王　

皓)ꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｃｈｉｎｅｓｅ Ｃｅｒａｍｉｃ Ｓｏｃｉｅｔｙ(硅酸盐学报)[Ｊ]ꎬ

１９９６ꎬ ２４(６): ６５４－６５９.

[３９] Ｌｉｕ Ｊｉａｎｐｉｎｇ(刘建平)ꎬ Ｆｕ Ｚｈｅｎｇｙｉ(傅正义)ꎬ Ｗａｎｇ Ｈａｏ(王　 皓)ꎬ

ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｅ Ｃｏｍｐｏｓｉｔａｅ Ｓｉｎｉｃａ(复合材料学报)[Ｊ]ꎬ ２００３ꎬ

２０(１): １１６－１２０.

[４０] Ｍｅｎｇ Ｆ Ｃꎬ Ｆｕ Ｚ Ｙꎬ Ｚｈａｎｇ Ｊ Ｙ ꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ａｍｅｒｉｃａｎ Ｃｅ￣

ｒａｍｉｃ Ｓｏｃｉｅｔｙ [Ｊ]ꎬ ２００７ꎬ ９０(４): １２６２－１２６４.

[４１] Ｍｅｎｇ Ｆ Ｃꎬ Ｆｕ Ｚ Ｙꎬ Ｚｈａｎｇ Ｊ Ｙ ꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｒｅｓｅａｒｃｈ Ｂｕｌｌｅｔｉｎ

[Ｊ]ꎬ ２００８ꎬ ４３(１２): ３５２１－３５２８.

[４２] Ｌｉｕ Ｊ Ｈꎬ Ｆｕ Ｚ Ｙꎬ Ｗａｎｇ Ｗ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｕｒｏｐｅａｎ Ｃｅｒａｍｉｃ

Ｓｏｃｉｅｔｙ [Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ３４(１０): ２４７５－２４８２.

[４３] Ｌｉｕ Ｊ Ｈꎬ Ｆｕ Ｚ Ｙꎬ Ｗａｎｇ Ｗ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｕｒｏｐｅａｎ Ｃｅｒａｍｉｃ

Ｓｏｃｉｅｔｙ [Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ３４(１２): ３０９５－３１０２.

[４４] Ｆｕ Ｚ Ｙꎬ Ｈｕａｎｇ Ｌ Ｗꎬ Ｚｈａｎｇ Ｊ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｉｅｎｃｅ Ｃｈｉｎａ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｉｃａｌ

Ｓｃｉｅｎｃｅｓ [Ｊ] ２０１２ꎬ ５５: ４８４－４８９.

(编辑　 惠　 琼)
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