
　
第 ３８ 卷　 第 ６ 期

２０１９ 年 ６ 月

中国材料进展
ＭＡＴＥＲＩＡＬＳ ＣＨＩＮＡ

Ｖｏｌ 􀆰 ３８　 Ｎｏ 􀆰 ６
Ｊｕｎ􀆰 ２０１９

收稿日期: ２０１８－１１－１９　 　 修回日期: ２０１８－１２－１６
基金项目: 国家自然科学基金项目(５１７７１１１１)
第一作者: 马思源ꎬ 男ꎬ １９９４ 年生ꎬ 硕士研究生

通讯作者: 郭　 强ꎬ 男ꎬ １９８２ 年生ꎬ 研究员ꎬ 博士生导师ꎬ
Ｅｍａｉｌ: ｇｕｏｑ＠ ｓｊｔｕ􀆰 ｅｄｕ􀆰 ｃｎ
张　 荻ꎬ 男ꎬ １９５７ 年生ꎬ 教授ꎬ 博士生导师ꎬ
Ｅｍａｉｌ: ｚｈａｎｇｄｉ＠ ｓｊｔｕ􀆰 ｅｄｕ􀆰 ｃｎ

ＤＯＩ: １０􀆰 ７５０２ / ｊ􀆰 ｉｓｓｎ􀆰 １６７４－３９６２􀆰 ２０１８１１０１１

纳米 Ａｌ２Ｏ３ 增强金属基复合材料的研究进展

马思源ꎬ 郭　 强ꎬ 张　 荻
(上海交通大学 金属基复合材料国家重点实验室ꎬ 上海 ２００２４０)

摘　 要: 纳米 Ａｌ２Ｏ３颗粒具有优异的力学性能ꎬ 加入金属中可以大幅提高材料的拉伸强度、 屈服强度、 硬度等常温力学性能

及高温性能ꎮ 在目前的实验室及工业生产中ꎬ 制备纳米 Ａｌ２Ｏ３应用最广泛的是液相法ꎬ 包括沉淀法、 溶胶￣凝胶法、 水解法、

微乳液法等ꎮ 纳米 Ａｌ２Ｏ３增强金属基复合材料可以通过外加法或原位法制备ꎮ 外加法是在制备复合材料之前单独合成纳米

Ａｌ２Ｏ３ 颗粒ꎬ 结合粉末冶金、 熔铸等方法引入金属基体ꎬ 但往往容易出现纳米增强体团聚及增强体与基体界面结合不好ꎮ 适

当的加工工艺ꎬ 如机械合金化、 摩擦搅拌工艺ꎬ 能在一定程度上弥补这些缺点ꎮ 原位法是使金属 Ａｌ 发生氧化反应ꎬ 或基体中

其他元素的氧化物与金属 Ａｌ 发生铝热反应生成 Ａｌ２Ｏ３ꎬ 再通过热压、 挤出等致密化手段来制备纳米 Ａｌ２Ｏ３增强金属基复合材

料ꎮ 原位法制备的复合材料往往增强相与基体界面结合更好ꎬ 且纳米 Ａｌ２Ｏ３在基体中分布更均匀、 分散ꎮ 纳米 Ａｌ２Ｏ３在金属基

复合材料中增强机制主要有两方面ꎬ 一是 Ｏｒｏｗａｎ 机制ꎬ 弥散在金属晶粒内部的纳米 Ａｌ２Ｏ３颗粒起到阻碍位错通过的作用ꎻ 二

是部分纳米 Ａｌ２Ｏ３分布在金属晶界附近ꎬ 阻止晶界移动ꎬ 从而阻止晶粒长大ꎮ 最后展望了纳米 Ａｌ２Ｏ３增强金属基复合材料的发

展前景ꎬ 指出显微组织结构的构型设计是进一步提高这类材料综合力学性能的有效途径ꎮ
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1　 前　 言

金属材料具有非常优异的综合力学性能和理化性能ꎬ
是最重要的结构材料之一ꎮ 在现代工业中ꎬ 为了减轻重

量、 增大结构效益ꎬ 轻质、 高强度、 高模量的金属在结

构材料中得到了广泛的应用ꎮ 为进一步满足高科技领域

对高性能材料的需求ꎬ 金属材料复合化的手段日益受到

重视ꎬ 即在金属基体中人为地引入“增强体 /功能体”ꎬ
在材料组分本征性能的基础上ꎬ 通过均匀分散和界面控

制等方式使基体和增强体之间产生协同耦合效应、 界面

效应ꎬ 从而提高复合材料的综合性能[１] ꎮ 由于金属基复

合材料(ｍｅｔａｌ ｍａｔｒｉｘ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓꎬ ＭＭＣｓ)具有高比强度、
耐高温、 高比模量等优异性能ꎬ 在陆上运输、 电子热控、
航天航空、 能源、 基础建设、 制造业等领域实现了大规

模的应用[２－６] ꎮ
金属基复合材料按不同的增强体种类ꎬ 可分为颗粒、

晶须和纤维增强 ３ 种ꎮ 颗粒增强金属基复合材料由于成本

低、 制备简单、 各向同性等优点ꎬ 是研究和应用最广泛的

一类ꎮ 常见的颗粒增强体有 Ａｌ２ Ｏ３、 ＳｉＣ[７－１０]、 ＴｉＣ[１１－１４]、

Ｂ４Ｃ
[１５－１７]等ꎬ 其中 Ａｌ２Ｏ３因为具有强度高、 硬度高、 弹性

模量高、 抗磨损、 耐热性及化学稳定性好等优异性

能[１８] ꎬ 且能与金属基体较好地界面结合ꎬ 来源广泛、 价

格低廉ꎬ 被认为是金属基复合材料的良好增强体ꎮ
一般情况下ꎬ 随着 Ａｌ２Ｏ３颗粒体积分数的增加ꎬ 复合

材料的强度、 模量会提升ꎬ 但同时也会出现材料塑、 韧

性下降的现象[１９ꎬ ２０] ꎮ 根据 Ｏｒｏｗａｎ 理论ꎬ 在相同增强相

体积分数下ꎬ 复合材料的强度会随增强体粒径的减小而

提高[２１] ꎮ 大量的研究也表明ꎬ 在体积分数相同的情况

下ꎬ 弥散分布的纳米 Ａｌ２Ｏ３较微米 Ａｌ２Ｏ３颗粒对复合材料

的增强效率更高ꎬ 且可以在明显提升复合材料强度的同

时保留一定的塑性[２２] ꎮ 国内外学者对纳米 Ａｌ２Ｏ３的制备方

法及本征性能进行了深入的研究ꎬ 并就如何制备纳米

Ａｌ２Ｏ３均匀分布的金属基复合材料开展了大量研究工作ꎮ
本文将综述纳米 Ａｌ２Ｏ３制备方法、 本征性能及纳米 Ａｌ２Ｏ３

增强金属复合材料的研究进展ꎮ

2　 纳米 Al2O3的性能与制备

纳米 Ａｌ２Ｏ３除了可在金属基复合材料中作为增强体ꎬ

还由于其高比表面能、 高化学活性、 独特的光吸收性能

等优异性能ꎬ 在催化、 光吸收、 医药等领域有广泛的应

用前景ꎮ 纳米 Ａｌ２ Ｏ３ 的制备方法可以分为固相法、 液相

法、 气相法ꎮ
2􀆰 1　 纳米 Al2O3本征性能

Ａｌ２Ｏ３是一种两性氧化物ꎬ 在自然界中的存在形式包

括刚玉(Ａｌ２ Ｏ３ )、 一水铝石(Ａｌ２ Ｏ３ 􀅰Ｈ２ Ｏ)、 三水铝石

(Ａｌ２Ｏ３􀅰３Ｈ２Ｏ)ꎬ 最常见的是以铝土矿形式存在ꎬ 铝土

矿是一种不纯净的三水铝石矿[２３] ꎮ Ａｌ２ Ｏ３ 有很多同质异

形体ꎬ 除了热力学稳定的 α￣Ａｌ２Ｏ３(刚玉)之外ꎬ Ａｌ２Ｏ３还

存在许多晶体结构ꎬ 例如 χ￣Ａｌ２ Ｏ３、 η￣Ａｌ２ Ｏ３、 δ￣Ａｌ２ Ｏ３、
κ￣Ａｌ２Ｏ３、 θ￣Ａｌ２Ｏ３、 γ￣Ａｌ２ Ｏ３、 ρ￣Ａｌ２ Ｏ３ 等ꎮ 除稳定相外的

亚稳相通常又称为“过渡氧化铝”相ꎬ 可通过热处理或羟

基化处理不可逆地转化为结晶度更高的 α￣Ａｌ２ Ｏ３
[２４ꎬ ２５] ꎮ

α￣Ａｌ２Ｏ３由于具有优异的综合力学性能ꎬ 是外加法纳米

Ａｌ２Ｏ３增强中最常用的增强相ꎮ 图 １ 是在热处理过程中ꎬ
不同存在形式的 Ａｌ２Ｏ３向结晶度最高的 α￣Ａｌ２Ｏ３晶型转化

的过渡途径[２３] ꎮ 如图 ２ 所示ꎬ α￣Ａｌ２Ｏ３的晶体结构包括六

方和八面体结构[２６] ꎮ

图 １　 Ａｌ２Ｏ３和 Ａｌ２Ｏ３水合物的结构转化[２３]

Ｆｉｇ􀆰 １　 Ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｔｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｏｆ ａｌｕｍｉｎａ ａｎｄ ａｌｕｍｉｎｕｍ ｈｙｄｒｏｘｉｄｅｓ[２３]

图 ２　 α￣Ａｌ２Ｏ３的晶体结构[２３]

Ｆｉｇ􀆰 ２　 Ｃｒｙｓｔａｌ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｏｆ α￣Ａｌ２Ｏ３
[２３]

除了结晶态 Ａｌ２ Ｏ３ 之间的转化ꎬ 人们还对非晶态

Ａｌ２Ｏ３ 的结晶过程进行了大量研究ꎮ 在无定形转换为晶态

的过程中ꎬ 大量研究表明ꎬ 由不同方法制备的 Ａｌ２Ｏ３ꎬ 从

无定形态发生晶型转化变成 γ￣Ａｌ２ Ｏ３ 的转变温度相差较

大ꎮ 根据 Ｃｈｏｕ 等[２７] 的报道ꎬ 最低在 ５００ ℃ 下就可以在

８７５
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反应溅射生成的 Ａｌ２ Ｏ３ 薄膜中看到出现 γ￣Ａｌ２ Ｏ３ꎮ 在 Ｌｉ
等[２８]用粉末冶金法制备的铝基复合材料中ꎬ 铝粉在空气

中自然氧化生成 Ａｌ２Ｏ３ꎬ 经过 ５４０ ℃热压后仍然是无定形

态ꎮ Ｄｉｒｒａｓ[２９]对纳米铝粉进行热等静压ꎬ 发现铝粉表面

的无定形 Ａｌ２Ｏ３在 ５５０ ℃下结晶、 破裂ꎮ 而有较多研究已

经表明ꎬ 无定形 Ａｌ２Ｏ３转变成结晶相可以改善纯铝和铝合

金的机械性能[２９ꎬ ３０] ꎬ 因此为了利用晶态 Ａｌ２Ｏ３的增强效

果ꎬ 现在铝制品的热加工温度多在 ５００~６６０ ℃ [３１] ꎮ
亚稳态的纳米 γ￣Ａｌ２ Ｏ３ 虽然硬度和模量低于稳态的

α￣Ａｌ２Ｏ３
[３２] ꎬ 但其具有孔隙体积大[３３] 、 表面积大[３４] 、 吸

附能力良好等优异的特性ꎬ 被广泛应用于光学材料[３５] 、
湿度传感器、 催化[３６] 等领域ꎮ 稳态的纳米 α￣Ａｌ２ Ｏ３ 物理

性能如表 １ 所示ꎬ 因其具备高强度、 高硬度、 抗磨损、
耐高温、 高电阻率[３７－３９] 等优点ꎬ 被广泛应用于航天工

业、 磨料、 精细陶瓷、 表面防护、 耐火材料、 半导体等

领域[２３ꎬ ４０] ꎬ 在纳米 Ａｌ２Ｏ３增强金属基复合材料中ꎬ 其也

是最常用的增强相ꎮ
表 １　 纳米 α ￣Ａｌ２Ｏ３颗粒的物理性能[２３]

Ｔａｂｌｅ １　 Ｐｈｙｓｉｃａｌ ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ ｏｆ α ￣Ａｌ２Ｏ３ｎａｎｏｐａｒｔｉｃｌｅｓ[２３]

Ｐｒｏｐｅｒｔｙ Ｃｏｎｄｉｔｉｏｎ Ｕｎｉｔ Ｖａｌｕｅ

Ｄｅｎｓｉｔｙ ２０ ℃ ｇ / ｃｍ３ ３.９６

Ｔｅｎｓｉｌｅ ｓｔｒｅｎｇｔｈ ２０ ℃ ＭＰａ ２２０

Ｅｌａｓｔｉｃ ｍｏｄｕｌｕｓ ２０ ℃ ＧＰａ ３７５

Ｈａｒｄｎｅｓｓ ２０ ℃ ｋｇ / ｍｍ２ １４

Ｔｈｅｒｍａｌ ｃｏｎｄｕｃｔｉｖｉｔｙ ２０ ℃ Ｗ/ (ｍ􀅰Ｋ) ２８

Ｄｉｅｌｅｃｔｒｉｃ ｃｏｎｓｔａｎｔ １ ＭＨｚ — ９.７

2􀆰 2　 纳米 Al2O3的制备工艺

纳米 Ａｌ２Ｏ３的制备方法可以分为固相法、 液相法、 气

相法ꎮ 气相法制备纳米 Ａｌ２Ｏ３是使反应物在气态下发生物

理或化学反应ꎬ 然后使产物在冷却过程中凝聚形成微粒

的方法[４１] ꎬ 其优点主要是反应易控制、 产物粒径小且易

分散、 产物易精制等[４２] ꎮ Ａｎａｎｔｈａｐａｄｍａｎａｂｈａｎ 等[４３] 将氩

气和氮气加热ꎬ 使之变成等离子体ꎬ 然后使高压的空气

和铝粉在高温的等离子体气氛中反应ꎬ 最后骤冷使产物

凝聚成纳米级颗粒ꎬ 制备得到了几纳米到三十纳米的 γ
晶型的纳米 Ａｌ２Ｏ３ꎮ 气相法的缺点主要在于对设备的密闭

性要求很高、 收集产物较为困难ꎬ 因此不利于工业生产

应用ꎮ
固相法是将铝金属或铝盐磨细ꎬ 然后直接使其发生

固相反应来制备纳米 Ａｌ２ Ｏ３ꎮ 固相法主要有机械化学

法[４４ꎬ ４５] 、 燃烧法、 爆炸法[４６ꎬ ４７] 、 热解法等ꎮ 其中热解法

是将提纯后的 ＮＨ４Ａｌ(ＳＯ４) ２加热至分解ꎬ 得到纳米 Ａｌ２Ｏ３ꎮ

顾峰等[４８]报道了通过聚乙二醇作为改性剂ꎬ 用硫酸铝铵

热解制备得到平均粒径 ２５ ｎｍ 的 α￣Ａｌ２Ｏ３ꎬ 这种方法工艺

简单ꎬ 在工业中已有应用ꎬ 但会产生 ＳＯ２、 ＳＯ３等有毒气

体ꎮ 为了避免环境污染ꎬ 研究者们研究使用碳酸铝铵热

解来取代硫酸铝铵热解[４９ꎬ ５０] ꎮ
在目前的科研及工业生产中ꎬ 制备纳米 Ａｌ２Ｏ３应用最

广泛的是液相法ꎮ 液相法主要有沉淀法、 溶胶￣凝胶法、
水解法、 微乳液法等ꎮ 沉淀法是在溶液中使反应物反应

生成沉淀ꎬ 然后将沉淀干燥、 烧结制备得到超细颗粒产

物ꎮ Ｄｕ 等[５１]以 Ａｌ(ＮＯ３) ３、 氨水为原料ꎬ 加入 α￣Ａｌ２Ｏ３晶

种ꎬ 制备出了粒径在 １１~１８ ｎｍ 范围的球形 α￣Ａｌ２Ｏ３ꎮ 沉

淀法工艺简单、 成本低、 产物纯度高ꎬ 因此在生产中大

量应用ꎮ 溶胶￣凝胶法( ｓｏｌ￣ｇｅｌ ｓｙｎｔｈｅｓｉｓ)的工艺是把金属

无机盐或醇盐溶解在液相中ꎬ 发生水解、 聚合形成溶胶ꎬ
经过陈化形成凝胶ꎬ 然后经干燥、 煅烧得到超细粉

末[５２] ꎮ Ｍａｃêｄｏ 等[５３]报道了以 Ａｌ(ＮＯ３) ３为原料ꎬ 在尿素

溶液中控制水解ꎬ 在 ９０ ℃下加热ꎬ 溶液 ｐＨ 值从初始的

２􀆰 ０ 上升至 ６􀆰 ０ꎬ 得到 Ａｌ２Ｏ３溶胶ꎬ 然后进一步加热ꎬ 最终

达到恒定的 ｐＨ 值 ８􀆰 ０ꎬ 此时产生透明凝胶ꎬ 再将 Ａｌ２Ｏ３凝

胶在 ３００ ℃下干燥消除残余的尿素和硝酸盐ꎬ 最终得到

了粒径为 ８６ ~ ２０６ ｎｍ、 多孔的非晶态、 γ 晶态 Ａｌ２ Ｏ３ 粉

末ꎮ 除了以铝无机盐做原料ꎬ 还有以铝醇盐为原料的制

备工艺ꎬ 例如ꎬ Ｙａｎ 等[５４] 开创性地以异丙醇铝为反应

物ꎬ 加入葡萄糖使其水解生成溶胶ꎬ 干燥后在 １０００ ℃下

煅烧ꎬ 得到粒径小于 ５０ ｎｍ 的 α￣Ａｌ２Ｏ３粉体ꎮ 虽然以醇盐

为原料成本较高ꎬ 但相较 Ａｌ(ＮＯ３) ３为原料不会产生对环

境有污染的氮氧化物ꎮ 水解法通常是通过使铝醇盐在水

中分解来制备超细 Ａｌ２Ｏ３ꎬ 常玉芬等[５５] 报道了以异丙醇

代替有毒的甲苯作为铝醇盐的溶剂ꎬ 经水解、 超声分散、
干燥、 干烧得到尺寸为 ３~ １００ ｎｍ 的 Ａｌ２Ｏ３粉体ꎬ 他们通

过在反应物中加入不同的改性剂及控制反应温度ꎬ 能够

使产物的形貌控制为球形、 针状、 片状等ꎬ 还可以得到

无定形 Ａｌ２ Ｏ３、 γ￣Ａｌ２ Ｏ３、 θ￣Ａｌ２ Ｏ３ 等结晶度不同的产物ꎮ
微乳液是由表面活性剂、 助表面活性剂、 油相、 水溶液

组成的稳定体系[５６] ꎬ 在 Ｗ/ Ｏ 型微乳液中ꎬ 直径可小至

１０~１００ ｎｍ 的水溶液相被表面活性剂 /助表面活性剂组成

的分子层包裹ꎬ 形成微乳液滴彼此分离ꎬ 制备反应就在

这些微小而独立的微乳液滴中进行ꎮ 朴玲钰等[５７] 在环己

烷 /聚乙二醇辛基苯基醚(ＴｒｉｔｏｎＸ￣１００) /正丁醇 /水溶液体

系中ꎬ 以 Ａｌ(ＮＯ３) ３为反应物用反相微乳液法制备出粒径

在 ２０ ｎｍ 以下的 Ａｌ２Ｏ３粉体ꎮ 此外ꎬ 液相法还有溶液燃烧

分解[５８]、 液相火焰喷射热解[５９]、 无水解溶胶￣凝胶法[６０]、
真空冷冻法[６１]等新颖的制备方法ꎮ

９７５
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3　 纳米 Al2O3增强体在金属基复合材料中的

研究

　 　 本文在第 ２ 节中介绍了由于纳米 Ａｌ２Ｏ３具备高比表面

能、 高化学活性、 独特的光吸收性能等优点ꎬ 在光学材

料、 催化、 医药、 传感器等领域取得了广泛的应用ꎮ 除

此以外ꎬ 纳米 Ａｌ２Ｏ３还有弹性模量高、 理论强度高、 耐热

性及化学稳定性好等优异性能ꎬ 是复合材料的理想增强

体ꎮ 本节将对纳米 Ａｌ２Ｏ３作为复合材料增强体在铝、 铜、
镁金属和高温合金、 硬质合金等金属基体中的应用、 研

究进行介绍ꎮ
3􀆰 1　 纳米 Al2O3增强铝基复合材料的研究

Ａｌ 及其合金密度低、 综合力学性能好、 易加工、 价

格较低ꎬ 是良好的复合材料基体ꎮ 而 Ａｌ２ Ｏ３ 增强体与 Ａｌ
基体之间又能非常好地结合ꎬ 无有害界面反应ꎬ 组成的

Ａｌ２Ｏ３ / Ａｌ 复合材料能够较好地发挥两种组元的协同效应ꎬ
具有优异的强度、 模量、 耐磨性和耐热性ꎬ 还兼具轻量

化的特点ꎬ 已在刹车材料、 车辆驱动轴、 连杆及发动机

部件等领域实现了大规模的商业化应用ꎮ
纳米 Ａｌ２Ｏ３ / Ａｌ 复合材料制备最简单的工艺是通过外

加纳米 Ａｌ２Ｏ３颗粒ꎬ 以粉末冶金法(ＰＭ)或熔铸法与 Ａｌ 基
体结合来制备ꎮ 图 ３ 是典型的外加法制备的纳米 Ａｌ２Ｏ３ / Ａｌ
复合材料的微观结构ꎬ 图 ３ａ 和 ３ｂ 分别为用 １％和 ４％(体
积分数ꎬ 下同)纳米 Ａｌ２Ｏ３颗粒(粒径 ５０ ｎｍ)增强的常规

粉末冶金法制备的铝基复合材料ꎮ 从 ＴＥＭ 照片中可以看

出ꎬ 加入 １％纳米 Ａｌ２Ｏ３颗粒的铝基复合材料ꎬ 纳米 Ａｌ２Ｏ３

颗粒基本分布在基体晶粒内ꎬ 一部分纳米 Ａｌ２Ｏ３颗粒团聚

也是发生在铝晶粒内部ꎻ 当纳米 Ａｌ２Ｏ３含量增加到 ４％时ꎬ
纳米 Ａｌ２Ｏ３颗粒的团聚变得非常严重ꎬ 且不仅发生在铝基

体的晶粒内ꎬ 还出现在了晶界处[６２] ꎮ
常规的外加法制备纳米 Ａｌ２Ｏ３ / Ａｌ 复合材料往往无法

解决纳米增强相团聚的问题ꎬ 因此难以制备高纳米 Ａｌ２Ｏ３

含量的复合材料ꎮ 而诸多研究证明了机械合金化(ＭＡ)可
以在微米和纳米级晶粒的复合材料中实现纳米增强相很

好地分散[６３－６７] ꎬ 因此机械合金化在外加法制备纳米

Ａｌ２Ｏ３ / Ａｌ 复合材料中有很大的应用潜力ꎮ 机械合金化在

制备纳米 Ａｌ２Ｏ３ / Ａｌ 复合材料时ꎬ 是将雾化的 Ａｌ 粉体和纳

米 Ａｌ２Ｏ３颗粒的混合粉末进行高能球磨ꎮ 在球磨过程中存

在着两个过程: 一是复合粉末的冷焊ꎬ 二是冷焊后复合

粉末的粉碎ꎬ 两个过程不断进行ꎬ 最终到达平衡ꎮ 在不

断的冷焊和粉碎过程中ꎬ 增强体纳米 Ａｌ２Ｏ３颗粒就会弥散

分布于基体粉末中ꎬ 且使得 Ａｌ 基体的晶粒尺寸减小[６６] ꎮ
机械合金化粉末通常再通过结合传统粉末冶金工艺(如热

压、 热等静压、 热挤出)致密化来制备块体材料ꎮ

图 ３　 体积分数 １％ (ａ)和 ４％(ｂ) 的 Ａｌ２Ｏ３ / Ａｌ 复合材料 ＴＥＭ

照片[６２]

Ｆｉｇ􀆰 ３　 ＴＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ １ｖｏｌ％ ( ａ) ａｎｄ ４ｖｏｌ％ ( ｂ) Ａｌ２ Ｏ３ / Ａｌ

ｎａｎｏ￣ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ[６２]

Ｐｒａｂｈｕ 等[６８]采用机械合金化的方法ꎬ 制备了含纳米

Ａｌ２Ｏ３体积分数分别为 ２０％ꎬ ３０％ꎬ ５０％的纳米 Ａｌ２ Ｏ３ / Ａｌ
复合材料ꎮ 通过 Ｘ 射线断层扫描照片(图 ４)可以看出ꎬ 当

加入的纳米 Ａｌ２Ｏ３体积分数高达 ５０％时ꎬ 纳米 Ａｌ２Ｏ３颗粒

依然能均匀分散于 Ａｌ 基体内ꎮ Ｍｏｂａｓｈｅｒｐｏｕｒ 等[６６] 用机械

合金化结合粉末冶金的工艺ꎬ 制备了 Ａｌ２ Ｏ３ 含量分别为

１％ꎬ ３％ꎬ ５％的纳米 Ａｌ２Ｏ３ / ７０７５Ａｌ 复合材料ꎬ 各样品性

能如表 ２ 所示ꎮ 该团队的研究也证实了机械合金化可以使

外加的纳米 Ａｌ２Ｏ３颗粒弥散分布于基体内ꎮ 他们还发现ꎬ
随着纳米 Ａｌ２Ｏ３含量的增加ꎬ 基体晶粒变得更细、 晶格畸

变程度增大ꎮ 纳米 Ａｌ２Ｏ３增强体的加入大幅度提高了复合

材料的硬度和强度ꎬ ７０７５Ａｌ 合金的硬度、 强度分别为

６０ ＨＢ、 ２７６ ＭＰａꎬ 加入 ５％纳米 Ａｌ２ Ｏ３ 的复合材料硬度、
强度分别提升至 ２０４ ＨＢ、 ４４３ ＭＰａꎬ 但是同时塑性下降ꎮ

表 ２　 不同增强体含量的纳米 Ａｌ２Ｏ３ / ７０７５Ａｌ 复合材料的性能[６６]

Ｔａｂｌｅ ２　 Ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ ｏｆ ｎａｎｏ￣Ａｌ２Ｏ３ / ７０７５Ａｌ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ ｗｉｔｈ

ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｒｅｉｎｆｏｒｃｅｍｅｎｔ ｃｏｎｔｅｎｔ [６６]

Ｃｏｎｔｅｎｔ ｏｆ ｎａｎｏ￣Ａｌ２Ｏ３ / ｖｏｌ％ ０ １ ３ ５

Ｄｅｎｓｉｔｙ / (ｇ / ｃｍ３) ２.７９５ ２.８１６ ２.８２８ ２.８３６

Ｇｒａｉｎ ｓｉｚｅ ｏｆ ＭＭＣｓ / ｎｍ — ４２.３０ ３６.２５ ３２.２２

Ｈａｎｄｎｅｓｓ / ＨＢ ６０ １２８ １６４ ２０４

Ｕｌｔｉｍａｔｅ ｔｅｎｓｉｌｅ ｓｔｒｅｎｇｔｈ / ＭＰａ ２７６ ３１７ ３６５ ４４３

Ｔｏｔａｌ ｅｌｏｎｇａｔｉｏｎ / ％ ９ ３.２ ３.１ ２.１

０８５
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图 ４　 经 ２０ ｈ 高能球磨的纳米 Ａｌ２Ｏ３ / Ａｌ 复合粉体的 Ｘ 射线断层扫

描照片[６８]

Ｆｉｇ􀆰 ４　 Ｘ￣ｒａｙ ｔｏｍｏｇｒａｐｈｙ ｍａｐｓ ｏｆ ｎａｎｏ￣Ａｌ２Ｏ３ / Ａｌ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅ ｐｏｗｄｅｒｓ ｂｙ

ｈｉｇｈ ｅｎｅｒｇｙ ｍｉｌｌｅｄ ｆｏｒ ２０ ｈ[６８]

　 　 与外加法相比ꎬ 原位法制备的纳米 Ａｌ２Ｏ３ / Ａｌ 复合材

料增强体与基体之间的界面结合更好ꎮ 原位纳米 Ａｌ２Ｏ３可

以由 Ａｌ 基体发生氧化反应ꎬ 或基体中 Ａｌ 金属与其他元

素氧化物发生铝热反应形成ꎮ 大量通过反应热压、 燃烧

合成、 直接氧化等原位法制备纳米 Ａｌ２Ｏ３ / Ａｌ 复合材料的

工作已经被报道[６９] ꎬ 原位生成的 Ａｌ２Ｏ３颗粒尺寸很大程

度上取决于温度、 时间、 外加压力等几个工艺参数ꎮ
Ｊｉａｎｇ 等[７０]用自组装叠层粉末冶金法ꎬ 把表面自然氧化的

Ａｌ 粉制成了仿贝壳结构的叠层纳米 Ａｌ２Ｏ３ / Ａｌ 复合材料ꎬ
制备工艺如图 ５ 所示ꎬ Ａｌ 粉经球磨、 管式炉加热、 致密

化等工艺制得叠层结构的原位 Ａｌ２Ｏ３ / Ａｌ 复合材料ꎮ 经力

学测试ꎬ 这种复合材料的拉伸强度达到了 ２６２ ＭＰａꎬ 且

仍保留了很好的塑性ꎬ 均匀延伸率高达 １６􀆰 ５％ꎮ 层状纳

米 Ａｌ２Ｏ３在复合材料中除了能够阻碍位错运动ꎬ 还起到了

抑制 Ａｌ 晶粒长大的作用ꎮ 此外ꎬ 搅拌摩擦加工(工艺如

图 ６ 所示)、 机械合金化等二次加工技术的应用ꎬ 使原位

生成的纳米 Ａｌ２Ｏ３能更均匀地分散在基体中ꎬ 从而使复合

材料呈现更好的综合力学性能[７１] ꎮ Ｋａｉ 等[１７] 采用片状粉

末冶金法制备了 Ｂ４Ｃ / Ａｌ(Ａｌ２Ｏ３)分级构型复合材料ꎬ 在

粉末冶金过程中ꎬ 通过机械合金化的方法使片状 Ａｌ 粉表

面自然氧化生成的纳米 Ａｌ２ Ｏ３ 弥散分布于 Ａｌ 晶粒内部ꎬ
从而提高了纳米晶基体对位错的储存能力和加工硬化的

能力ꎮ

图 ５　 仿生叠层 Ａｌ２Ｏ３ / Ａｌ 复合材料的制备工艺[７０] : (ａ)球磨制备 Ａｌ 片ꎬ (ｂ)原位生成 Ａｌ２Ｏ３ꎬ (ｃ)致密化

Ｆｉｇ􀆰 ５　 Ｆａｂｒｉｃａｔｉｏｎ ｏｆ Ａｌ２ Ｏ３ / Ａｌ ｂｉｏｍｉｍｅｔｉｃ ｌａｍｉｎａｔｅｄ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ[７０] : ( ａ) ｆｌａｋｅ ｐｏｗｄｅｒ ｐｒｅｐａｒａｔｉｏｎꎬ ( ｂ) ｉｎ￣ｓｉｔｕ ｉｎｔｒｏｄｕｃｅｄ Ａｌ２ Ｏ３ꎬ

(ｃ) ｃｏｎｓｏｌｉｄａｔｉｏｎ

图 ６　 摩擦搅拌加工示意图[７１]

Ｆｉｇ􀆰 ６　 Ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｏｆ ｔｈｅ ＦＳＰ[７１]

　 　 由于增强相与基体结合较好ꎬ 纳米 Ａｌ２Ｏ３ / Ａｌ 复合材

料的力学性能主要受两方面的影响ꎬ 一是基体晶粒尺寸ꎬ
二是增强相的粒径ꎮ 对于基体晶粒尺寸ꎬ 纳米晶金属的

变形行为与微米晶金属明显不同ꎬ 这一点已经得到了广

泛认识ꎮ 纳米晶金属内部有大量晶界ꎬ 晶界活动是其力

学性能的主要影响因素ꎮ 当晶粒尺寸低于一个临界值时ꎬ
晶粒内就不能形成位错堆积ꎬ 力学强度随基体晶粒尺寸

的变化就不再遵从 Ｈａｌｌ￣Ｐｅｔｃｈ 关系ꎮ 对于增强相ꎬ 相同

体积分数的纳米颗粒对金属基复合材料的增强效果远优

１８５



中国材料进展 第 ３８ 卷

于微米级颗粒增强体ꎮ 据 Ｋａｎｇ 等[２１] 报道ꎬ 添加 １％纳米

Ａｌ２Ｏ３(粒径 ２５ ｎｍ)的 Ａｌ 基复合材料拉伸强度能达到与添

加了 １０％的 ＳｉＣｐ(粒径 １３ μｍ)Ａｌ 基复合材料的相同水平ꎬ
前者屈服强度甚至还强于后者(如图 ７)ꎮ 从图 ７ 中还能

看出ꎬ 随着纳米 Ａｌ２Ｏ３颗粒含量增加ꎬ 复合材料屈服强度

和抗拉强度提高、 塑性下降ꎬ 但纳米 Ａｌ２Ｏ３颗粒体积分数

达到 ４％后ꎬ 由于纳米 Ａｌ２Ｏ３颗粒的团聚(如图 ３ｂ)ꎬ 加入

更多的增强体也不能再提升复合材料力学性能了ꎮ 他们

还指出ꎬ 在纳米 Ａｌ２Ｏ３ / Ａｌ 复合体系内ꎬ 主要的强化机制

是 Ｏｒｏｗａｎ 强化ꎬ 然而当纳米 Ａｌ２Ｏ３体积分数过高时ꎬ 其

团聚削弱了 Ｏｒｏｗａｎ 强化(如图 ３ 所示)ꎮ Ｏｒｏｗａｎ 强化机

制可由公式(１)计算[７２] :

τ ＝ ０􀆰 ８４ＭＧｂ
(Ｌ － ｄ)

(１)

其中ꎬ τ是剪切屈服应力ꎬ Ｇ 是剪切模量ꎬ Ｍ 是泰勒因子

(３􀆰 ０６)ꎬ ｂ 是伯格斯矢量ꎬ ｄ 是平均粒径ꎬ Ｌ 为平均的颗

粒间距ꎬ Ｌ 的计算公式如式(２):

Ｌ ＝ ６Ｖ
π

æ

è
ç

ö

ø
÷

－１ / ３

ｄ (２)

其中ꎬ Ｖ 是增强体体积分数ꎮ 从图 ８ 可以看出ꎬ 计算得

到复合材料的屈服强度随着纳米增强体含量的增加显著

提升ꎬ 且远高于实验测得值ꎬ 这是由于纳米 Ａｌ２Ｏ３颗粒在

Ａｌ 基体中出现了聚集ꎬ 特别是在体积分数较高时ꎮ

图 ７　 不同增强体含量的纳米 Ａｌ２Ｏ３ / Ａｌ 复合材料的力学性能[２１]

Ｆｉｇ􀆰 ７　 Ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ ｏｆ Ａｌ２Ｏ３ / Ａｌ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ ｖｓ ｆｉｌｌｅｒ

ｖｏｌｕｍｅ ｆｒａｃｔｉｏｎ[２１]

3􀆰 2　 纳米 Al2O3增强铜基复合材料的研究

与纯铜相比ꎬ 纳米 Ａｌ２Ｏ３ / Ｃｕ 复合材料(俗称弥散强

化铜)具有强度高、 硬度高、 耐磨性好、 导电导热性好等

优点ꎬ 引起了学术界和工业界的研究兴趣ꎬ 并且在微波

管、 ＩＣ 电路、 转换开关、 点焊接电极等领域取得了大规

图 ８　 纳米 Ａｌ２Ｏ３ / Ａｌ 复合材料屈服强度的计算值与实验值比较[２１]

Ｆｉｇ􀆰 ８　 Ｃｏｍｐａｒｉｓｏｎ ｏｆ ｔｈｅ ｃａｌｃｕｌａｔｅｄ ｙｉｅｌｄ ｓｔｒｅｎｇｔｈ ｏｆ Ａｌ２Ｏ３ / Ａｌ ｎａｎｏ￣

ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ ｗｉｔｈ ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌ ｖａｌｕｅｓ[２１]

模的应用ꎮ 当前ꎬ 研究者们已经可以通过多种方式制备

出 Ａｌ２Ｏ３ / Ｃｕ 复合材料ꎬ 研究的重点是改善纳米 Ａｌ２Ｏ３与

Ｃｕ 基体之间的界面结合及增强体的分布[７３] ꎮ
按增强相的引入方式ꎬ 制备纳米 Ａｌ２Ｏ３ / Ｃｕ 复合材料

的方法也可大致分为外加法和原位法ꎮ 外加法包括粉末

冶金法、 机械合金化法、 复合电沉积法、 混合铸造法等ꎮ
由于 Ａｌ２Ｏ３颗粒与铜基体的润湿性很差ꎬ 导致用外加法制

备纳米 Ａｌ２Ｏ３ / Ｃｕ 复合材料较为困难ꎬ 且界面结合较差导

致复合材料的综合性能难以进一步提升ꎮ 因此ꎬ 现在制

备纳米 Ａｌ２Ｏ３ / Ｃｕ 复合材料主要使用原位法ꎮ
原位法又可分为共沉淀法、 溶胶￣凝胶法、 热化学喷

雾沉 积 法、 内 氧 化 法 等ꎮ 共 沉 淀 法[７４] 是 以 ＣｕＳＯ４、
ＮＨ４Ａｌ(ＳＯ４) ２ 为原料制成母液ꎬ 加入沉淀剂 ＮＨ４ＨＣＯ３溶

液ꎬ 得到沉淀的 Ｃｕ２(ＯＨ) ２ＣＯ３和 ＮＨ４ Ａｌ(ＯＨ) ２ ＣＯ３ 前驱

体ꎬ 前驱体经煅烧、 选择性还原后得到 Ａｌ２Ｏ３ / Ｃｕ 复合粉

体ꎬ 热压烧结即得纳米 Ａｌ２Ｏ３ / Ｃｕ 复合材料ꎮ Ｊｉ 等[７５]采用

溶胶￣凝胶法制得了纳米 Ａｌ２Ｏ３ / Ｃｕ 复合材料ꎮ 他们先将

Ｃｕ(ＮＯ３) ２􀅰３Ｈ２Ｏ、 Ａｌ(ＮＯ３ ) ３ 􀅰９Ｈ２ Ｏ 和柠檬酸溶液混

合ꎬ 发生水解反应得到 Ａｌ(ＯＨ) ３、 Ｃｕ(ＯＨ) ２溶胶ꎮ 烘箱

干燥将溶胶转化为凝胶ꎬ 凝胶再经煅烧得到纳米 Ａｌ２Ｏ３ /
ＣｕＯ 复合粉末ꎮ 将该粉末在 ２００ ℃的纯氢气中处理 ２ ｈꎬ
得到 Ａｌ２Ｏ３ / Ｃｕ 复合粉末ꎬ 复合粉末压制、 烧结得到块状

复合材料ꎮ 经 ＳＥＭ 观察ꎬ 复合材料中纳米 Ａｌ２Ｏ３颗粒均

匀分布在铜基体中ꎬ 没有出现团聚现象ꎮ 通过力学性能

和导电性测试ꎬ 发现纳米 Ａｌ２ Ｏ３ 含量越高的样品硬度越

高ꎬ 但密度和电导率降低(如图 ９ 所示)ꎮ 对于硬度提升

的机理ꎬ 该团队认为有两方面ꎬ 一方面是根据 Ｏｒｏｗａｎ 机

２８５
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制ꎬ 具有高硬度的纳米 Ａｌ２Ｏ３弥散分布在基体中ꎬ 当基体

发生塑性变形时ꎬ 弥散的纳米 Ａｌ２Ｏ３能够阻碍位错运动ꎻ
另一方面ꎬ 纳米 Ａｌ２Ｏ３在晶界的分布可以阻碍晶界的移

动ꎬ 阻碍晶粒生长、 细化铜晶粒ꎬ 从而提高复合材料的

硬度ꎮ 然而ꎬ 作为分散相的 Ａｌ２ Ｏ３ 对导电性具有负面影

响ꎬ 如图 ９ 所示ꎬ 随着 Ａｌ２Ｏ３含量的增加ꎬ 复合材料的电

导率下降ꎮ 该研究组认为ꎬ 随着基体中 Ａｌ２Ｏ３含量增加ꎬ
分散颗粒与基体之间的界面增多ꎬ 可能大大增加了电子的

散射ꎬ 从而使导电性降低ꎮ 另一方面ꎬ 较低压实密度也是

低导电率的原因ꎮ 笔者认为ꎬ 溶胶￣凝胶法虽然可以获得

分散度很好的纳米级粉体ꎬ 但并没有解决增强相 Ａｌ２Ｏ３与

基体铜结合性差的问题ꎬ 这可能也是 Ａｌ２Ｏ３含量越高的样

品密度越低的原因ꎬ 而且溶胶￣凝胶法工艺较为复杂ꎬ 不

适用于大批量生产ꎮ Ｌｅｅ 等[７６ꎬ ７７] 以 Ｃｕ(ＮＯ３ ) ２ 􀅰３Ｈ２Ｏ、
Ａｌ ( ＮＯ３ ) ３ 􀅰 ９Ｈ２ Ｏ 为 原 料ꎬ 水 解 得 到 Ａｌ ( ＯＨ ) ３、
Ｃｕ(ＯＨ) ２ 溶胶ꎬ 然后将溶胶喷雾干燥沉积得到纳米

Ａｌ２Ｏ３ / ＣｕＯ 复合粉末ꎬ 然后还原得到 Ａｌ２ Ｏ３ / Ｃｕ 复合粉

末ꎬ 复合粉末压实、 烧结得到棒状复合材料ꎮ 然后将烧

结后的棒材进行热挤压ꎬ 将一组样品再进行冷挤压ꎮ 经

热挤压加工的不同 Ａｌ２Ｏ３含量的样品及进一步冷加工的样

品测得的硬度值和电导率如图 １０ 所示ꎬ 并将其与已经商

业化的内部氧化法生产的纳米 Ａｌ２Ｏ３ / Ｃｕ 复合材料进行比

较ꎮ 从图 １０ 中可以观察到ꎬ 在大部分 Ａｌ２Ｏ３含量范围内ꎬ
热化学喷雾干燥法生产的样品硬度均低于内部氧化法生

产的样品ꎬ 而通过增加纳米 Ａｌ２Ｏ３的含量可以提高复合材

料的硬度ꎬ 甚至热化学喷雾干燥法生产的挤出棒的硬度

可以提高到比商业化生产的内氧化法 Ａｌ２Ｏ３ / Ｃｕ 复合材料

更高ꎮ 另一方面ꎬ Ｌｅｅ 等[７７] 以热化学喷雾干燥法制备的

所有样品ꎬ 甚至加工硬化的样品ꎬ 其电导率较商业化生产

图 ９　 不同 Ａｌ２Ｏ３含量的 Ａｌ２Ｏ３ / Ｃｕ 复合材料性能[７５]

Ｆｉｇ􀆰 ９　 Ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ ｏｆ Ａｌ２Ｏ３ / Ｃｕ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ ｗｉｔｈ ｖａｒｉｏｕｓ Ａｌ２Ｏ３ ｃｏｎｔｅｎｔ[７５]

图 １０　 不同 Ａｌ２Ｏ３含量 Ａｌ２Ｏ３ / Ｃｕ 复合材料的硬度(ａ)和电导率(ｂ) [７７]

Ｆｉｇ􀆰 １０　 Ｃｏｍｐａｒｉｓｏｎ ｏｆ ｈａｒｄｎｅｓｓ (ａ) ａｎｄ ｅｌｅｃｔｒｉｃ ｃｏｎｄｕｃｔｉｖｉｔｙ (ｂ) ｏｆ

Ａｌ２Ｏ３ / Ｃｕ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ ｗｉｔｈ ｖａｒｉｏｕｓ Ａｌ２Ｏ３ ｃｏｎｔｅｎｔ[７７]

的 Ａｌ２Ｏ３ / Ｃｕ 复合材料都更高ꎮ 这是由于热化学喷雾干燥

法制得的复合材料中 Ｃｕ 基体的纯度更高ꎬ 纯度高达

９９􀆰 ９４％ꎬ 而一般常规方法制备的 Ｃｕ 粉纯度只能到

９９􀆰 ５％ꎬ 此外还有一个重要原因是ꎬ 该研究组制备的复

合材料中 Ａｌ２Ｏ３颗粒分散度非常好且颗粒细小(２０ ｎｍ)、
粒度分布均匀ꎮ

原位法中的内氧化法是目前商业化生产纳米 Ａｌ２Ｏ３ /
Ｃｕ 复合材料最常用的方法ꎬ 采用这种方法制得的复合材

料中纳米 Ａｌ２Ｏ３增强体颗粒细小而弥散ꎬ 与基体铜能较好

地结合ꎬ 从而使得复合材料表现出优异的室温力学性能、
导电导热性以及高温力学性能ꎮ 自美国 ＳＣＭ 公司发明了

操作便利、 成本经济的供氧工艺后ꎬ 内氧化法开始大规

模生产应用ꎬ 是当今商业化生产纳米 Ａｌ２Ｏ３ / Ｃｕ 复合材料

的最优工艺ꎮ 内氧化法的工艺流程为: 熔炼 Ｃｕ / Ａｌ 合金

→水雾化 /氮气雾化制得 Ｃｕ / Ａｌ 合金粉末→与 Ｃｕ２Ｏ(供氧

剂)混合→高温下降低氧分压发生内氧化→氢气还原多余

氧→热挤压成型ꎮ 国内高校和科研单位也对内氧化法制

备纳米 Ａｌ２Ｏ３ / Ｃｕ 复合材料的工艺进行了研究ꎬ 北京科技

大学李美霞等[７８] 以内氧化法制备了纳米 Ａｌ２ Ｏ３ / Ｃｕ 复合

材料ꎬ 并与 Ｔ３ 纯铜、 ＳＣＭ 公司生产的牌号为 Ｃ１５７１５ 和

Ｃ１５７６０ 的纳米 Ａｌ２Ｏ３ / Ｃｕ 复合材料相应的性能进行了对

比ꎬ 结果如表 ３ 所示ꎮ 从表中可以看出ꎬ 内氧化法制备

３８５
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的纳米 Ａｌ２Ｏ３ / Ｃｕ 复合材料抗拉强度及高温力学性能较纯

铜大幅度提升ꎬ 李美霞等制备的复合材料已不逊色于

ＳＣＭ 公司的产品ꎬ 抗拉强度和软化温度这两项指标甚至

更优异ꎮ 西安交通大学的 Ｓｏｎｇ 等[７９]也以内氧化法制备了

纳米 Ａｌ２Ｏ３ / Ｃｕ 复合材料ꎬ 并在不同温度下测试了其高温

性能ꎬ 结果如表 ４ 所示ꎬ 可以看出用内氧化法制备的

Ａｌ２Ｏ３ / Ｃｕ 复合材料高温性能非常优异ꎬ 在 ４００ ℃的高温

下抗拉强度还高于常温下的纯铜ꎮ
表 ３　 铜基材料的性能[７８]

Ｔａｂｌｅ ３　 Ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ ｏｆ ｃｏｐｐｅｒ￣ｂａｓｅｄ ｍａｔｅｒｉａｌｓ[７８]

Ｍａｔｅｒｉａｌ Ｔｅｎｓｉｌｅ
ｓｔｒｅｎｇｔｈ / ＭＰａ

Ｓｏｆｔｅｎｉｎｇ
ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ / ℃

Ｃｏｎｄｕｃｔｉｖｉｔｙ
/ ％ＩＡＣＳ

Ｒｅｆ. [７８] ４５０ ８５０ ８７.０

Ｔ３ Ｃｕ ２３０~２９０ １５０ １００.６

Ｃ１５７１５ ３９３ ８００ ９２.０

Ｃ１５７６０ — ９１０ ７８.０

Ｎｏｔｅ:Ｔｈｅ ｓｏｆｔｅｎｉｎｇ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ ｉｓ ｔｈｅ ｈｅａｔｉｎｇ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ ｗｈｅｎ ｔｈｅ ａｌｌｏｙ
ｉｓ ｋｅｐｔ ｆｏｒ １ ｈ ａｎｄ ｔｈｅ ｈａｒｄｎｅｓｓ ｉｓ ｄｅｃｒｅａｓｅｄ ｂｙ ２０％.

表 ４　 Ａｌ２Ｏ３ / Ｃｕ 复合材料的高温力学性能[７９]

Ｔａｂｌｅ ４　 Ｅｌｅｖａｔｅｄ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ ｔｅｎｓｉｌｅ ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ ｏｆ ｔｈｅ ｆａｂｒｉｃａｔｅｄ

Ａｌ２Ｏ３ / Ｃｕ[７９]

Ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ / ℃ ３００ ４００ ５００ ６００ ７００ ８００

Ｕｌｔｉｍａｔｅ ｔｅｎｓｉｌｅ
ｓｔｒｅｎｇｔｈ / ＭＰａ

３１９ ２５３ ２０７ １５７ １４２ １０７

Ｙｉｅｌｄ ｓｔｒｅｎｇｔｈ / ＭＰａ ３１６ ２４８ ２１１ １５３ １２８ ９５

3􀆰 3　 纳米 Al2O3增强其他金属基体的研究

除了在纳米 Ａｌ２Ｏ３应用最多的铝基和铜基复合材料领

域ꎬ 纳米 Ａｌ２Ｏ３增强镁、 高温合金、 硬质合金等金属基体

的研究也吸引了学者们越来越多的注意ꎮ
例如ꎬ 王开东[８０]采用搅拌摩擦加工技术(ＦＳＰ)ꎬ 在

ＡＺ３１ 镁合金表面上制备出了结合良好的纳米 Ａｌ２ Ｏ３ /
ＡＺ３１ 复合层ꎮ 其在 ＡＺ３１ 镁合金基体中分别加入颗粒尺

寸为 １５ ｎｍ 的 Ａｌ２Ｏ３(加入量为 ５％)和颗粒尺寸为 ２５０ ｎｍ
的 Ａｌ２Ｏ３(加入量为 １５％)作为增强相ꎮ 经维氏硬度测试ꎬ
添加纳米 Ａｌ２Ｏ３增强相的复合层在硬度上均有大幅度增

长ꎬ 从基体的 ５５ ＨＶ 提高到了 ８２ ~ ８５ ＨＶꎮ 拉伸测试表

明ꎬ 两种纳米 Ａｌ２Ｏ３ / ＡＺ３１ 复合层的抗拉强度也有较大提

升ꎬ 尤其是 Ａｌ２Ｏ３粒径为 １５ ｎｍ、 含量为 ５％的样品ꎬ 复

合层抗拉强度高达 ２２０ ＭＰａꎬ 较基体提升了 ６０ ＭＰａꎻ 而

Ａｌ２Ｏ３粒径 ２５０ ｎｍ、 含量 １５％的样品复合层抗拉强度也提

升了３０ ＭＰａꎮ 对于加入粒径 １５ ｎｍ Ａｌ２Ｏ３的复合层ꎬ 不仅

强度有大幅度提升ꎬ 其延伸率较基体也有大幅度提高ꎬ
在常温下复合层延伸率为 １３％ꎬ 而基体为 ８％ꎮ 王开东的

研究证明了均匀分布、 结合良好的纳米 Ａｌ２Ｏ３可以在显著

提升复合材料强度的同时使材料表现出良好的塑性ꎬ 但

搅拌摩擦加工这种复合方法仅能在材料表面上形成几毫

米的复合层ꎬ 不能使整个基体强韧化ꎮ Ｈａｓｓａｎ 等[８１] 用分

解熔融沉积与热挤压相结合合成了纳米 Ａｌ２Ｏ３颗粒增强镁

基复合材料ꎮ 力学性能表征结果表明ꎬ 随着镁基体中纳

米Ａｌ２Ｏ３ 颗粒含量的增加ꎬ 复合材料的硬度、 弹性模量、
０􀆰 ２％屈服强度、 抗拉强度、 延展性和断裂功都出现显著

提升ꎬ 其中屈服强度和添加纳米 Ａｌ２Ｏ３的体积分数的关系

如图 １１ｂ 所示ꎮ 在理论研究方面ꎬ Ｚｈａｎｇ 等[８２] 建立了一

个分析模型来预测纳米颗粒增强镁基复合材料的屈服强

度ꎬ 在他们的模型里ꎬ 考虑的增强机制包括: Ｏｒｏｗａｎ 机

制、 由基体和增强体热膨胀系数不同引起的位错密度提

高、 承载效应ꎮ 根据该模型得到的复合材料屈服强度和

纳米 Ａｌ２Ｏ３颗粒含量之间的理论关系如图 １１ａ 所示ꎬ 表明

图 １１　 ２０ ℃下不同粒径的纳米 Ａｌ２Ｏ３ / Ｍｇ 复合材料理论屈服强度

与纳米颗粒体积分数的关系( ａ)ꎻ Ｚｈａｎｇ 和 Ｃｈｅｎ 的模型

(实线)与 Ｇｕｐｔａ 在 ２０ ℃下测试的纳米 Ａｌ２Ｏ３ / Ｍｇ 复合材

料的实验数据比较(ｂ) [８２]

Ｆｉｇ􀆰 １１　 Ｔｈｅｏｒｅｔｉｃａｌ ｙｉｅｌｄ ｓｔｒｅｎｇｔｈ ｖｓ ｎａｎｏｐａｒｔｉｃｌｅ ｖｏｌｕｍｅ ｆｒａｃｔｉｏｎ ｆｏｒ

Ａｌ２ Ｏ３ / Ｍｇ ｎａｎｏｃｏｍｐｏｓｉｔｅ ｈａｖｉｎｇ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｐａｒｔｉｃｌｅ ｓｉｚｅｓ ａｔ

２０ ℃(ａ)ꎻ Ａ ｃｏｍｐａｒｉｓｏｎ ｏｆ Ｚｈａｎｇ ａｎｄ Ｃｈｅｎ􀆳ｓ ｍｏｄｅｌ ( ｓｏｌｉｄ

ｃｕｒｖｅ) ｗｉｔｈ ｔｈｅ ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌ ｄａｔａ ｏｆ Ｇｕｐｔａ ｆｏｒ Ａｌ２ Ｏ３ / Ｍｇ

ｎａｎｏｃｏｍｐｏｓｉｔｅ ｔｅｓｔｅｄ ａｔ ２０ ℃ (ｂ) [８２]

４８５
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纳米颗粒尺寸对屈服强度具有很大影响ꎬ 纳米颗粒体积

分数越高ꎬ 复合材料的屈服强度也越高ꎮ 他们的研究还

表明ꎬ １００ ｎｍ 的粒径是提高纳米颗粒复合材料屈服强度

的关键值ꎮ 颗粒粒径低于 １００ ｎｍꎬ 复合材料的屈服强度

随着增强相粒度的减小而明显增加ꎮ 该模型与 Ｈａｓｓａｎ 及

其同事的实验结果非常吻合(图 １１ｂ)ꎮ Ｚｈａｎｇ 等认为ꎬ 在

增强纳米 Ａｌ２Ｏ３ / Ｍｇ 复合材料中起主要作用的是 Ｏｒｏｗａｎ
机制ꎬ 而不是承载效应ꎮ

多孔的耐热合金由于具有高比表面积ꎬ 其高温力学

性能、 抗氧化性受到影响ꎬ 可以通过添加高强度、 高硬

度的纳米 Ａｌ２Ｏ３增强相改善其高温力学性能和抗氧化性ꎮ

Ｔｒａｖｉｔｚｋｙ 等[８３ꎬ ８４]以机械混合的 Ａｌ / Ｆｅ２Ｏ３ / Ｆｅ / Ｃｒ / Ｎｉ 粉为

原料ꎬ 用快速原位短程渗透过程制备出了结构非常精细

的 Ａｌ２Ｏ３增强金属基复合材料ꎮ 该研究组在 ９００ ℃的温度

及 ２０ ＭＰａ 的峰值压力下ꎬ 保持施加温度５ ｍｉｎꎬ 使 Ａｌ 与
Ｆｅ２Ｏ３发生反应ꎮ 这种热处理引发了原料中已融化的 Ａｌ
粉和 Ｆｅ２Ｏ３之间剧烈的铝热反应ꎬ 进而导致液态 Ｆｅ￣Ｃｒ￣Ｎｉ
合金和 Ａｌ２Ｏ３的快速形成ꎮ ＸＲＤ、 ＳＥＭ 和 ＴＥＭ 分析证实ꎬ
化合物形成的化学反应在 ９００ ℃的热处理过程中快速完

成(未检测到残留的未反应的 Ａｌ 或 Ｆｅ２Ｏ３)ꎮ 最终得到由

细晶粒 Ｆｅ / Ｃｒ / Ｎｉ(≤５ μｍ)基体和与基体互穿的 α￣Ａｌ２Ｏ３

增强体(粒径为几百纳米)组成的致密复合材料ꎬ Ａｌ２Ｏ３

增强相的独特形态被归因于压力促使下熔融 Ａｌ２Ｏ３在整

个样品中的扩散ꎮ 这种复合材料经压力退火后ꎬ 进行三

点弯曲试验得到断裂强度和断裂韧性的平均值分别达到

１１００ ＭＰａ 和 １８ ＭＰａ􀅰ｍ１ / ２ꎮ
为了解决物探钻头用硬质合金脆性大、 加工软化的

问题ꎬ 晶粒细化是一个很好的方向ꎬ 但人们发现在微纳

晶硬质合金用粉末冶金法制备过程中ꎬ 往往会出现团聚、
晶粒长大等现象ꎮ 进一步的研究发现ꎬ 只要在单一微纳

硬质合金颗粒中掺杂纳米 Ａｌ２Ｏ３颗粒ꎬ 就可以降低硬质合

金单一微纳颗粒的团聚现象、 抑制晶粒长大ꎬ 从而大幅

度提高材料的综合力学性能ꎮ 例如ꎬ 杨眉等[８５] 在 ＷＣ￣８Ｃｏ
中添加了粒径为 ６０ ~ ８０ ｎｍ 的纳米 Ａｌ２Ｏ３颗粒ꎬ 经混料、
压制、 烧结等工序后制得纳米 Ａｌ２Ｏ３ / ＷＣ￣８Ｃｏ 复合材料ꎮ
通过三点弯试验、 冲击试验、 摩擦磨损试验等宏观力学

测试发现ꎬ 在 ＷＣ￣８Ｃｏ 粉末中掺入 ３％的纳米 Ａｌ２Ｏ３ꎬ 使

得复合材料较基体材料综合力学性能大大提升ꎬ 抗弯强

度由 １９３２ 提升至 ２９８３ ＭＰａꎬ 冲击韧性由 ０􀆰 ２５ 提高到

０􀆰 ５４ ＭＪ / ｍ２ꎬ 磨损失重由 １２６􀆰 ９ 减少至 ２４􀆰 ７ ｋｇꎮ 对烧结

素坯表面研磨抛光后进行 ＳＥＭ 观察(如图 １２)ꎬ 发现

ＷＣ￣８Ｃｏ 材料中 ＷＣ 呈长条状ꎬ 部分晶粒出现长大ꎬ 还出

现少量穿晶裂纹ꎬ 而添加了 Ａｌ２Ｏ３的复合材料中 ＷＣ 晶粒

之间纳米 Ａｌ２ Ｏ３ 颗粒分布较均匀ꎬ 晶粒尺寸较不添加

Ａｌ２Ｏ３ 的 ＷＣ￣８Ｃｏ 有所减小ꎬ Ａｌ２ Ｏ３ 抑制了 ＷＣ 晶粒的长

大ꎬ 同时还对显微裂纹的萌生和扩展起到了阻止作用ꎬ
使材料综合力学性能大大提升ꎮ

图 １２　 ＷＣ￣８Ｃｏ (ａ)和纳米 Ａｌ２Ｏ３ / ＷＣ￣８Ｃｏ (ｂ)的 ＳＥＭ 照片[８５]

Ｆｉｇ􀆰 １２　 ＳＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ ＷＣ￣８Ｃｏ (ａ) ａｎｄ Ａｌ２Ｏ３ / ＷＣ￣８Ｃｏ (ｂ) [８５]

4　 结　 语

纳米 Ａｌ２Ｏ３ꎬ 特别是稳态的纳米 α￣Ａｌ２Ｏ３ꎬ 具有高强

度、 高硬度、 抗磨损、 耐高温等优点ꎬ 加入到金属中可

以大幅度提高材料的抗拉强度、 屈服强度、 硬度等常温

力学性能及高温力学性能ꎮ 纳米 Ａｌ２Ｏ３的制备方法可以分

为固相法、 液相法、 气相法ꎮ 目前在实验室及工业生产

中ꎬ 制备纳米 Ａｌ２ Ｏ３ 应用最广泛的是液相法ꎬ 包括沉淀

法、 溶胶￣凝胶法、 水解法、 微乳液法等ꎮ
大多数研究表明ꎬ 纳米 Ａｌ２Ｏ３在金属基复合材料中的

增强机制主要有两方面ꎬ 一方面是 Ｏｒｏｗａｎ 机制ꎬ 弥散在

金属晶粒内部的纳米 Ａｌ２Ｏ３颗粒起到阻碍位错运动的作

用ꎻ 另一方面是纳米 Ａｌ２Ｏ３分布在金属基体晶界附近ꎬ 起

到阻止金属晶粒长大的作用ꎮ 基于纳米 Ａｌ２Ｏ３增强机制的

研究ꎬ 近年来纳米 Ａｌ２Ｏ３增强金属基材料的应用、 研究围

绕 ３ 条思路展开: 其一是应用机械合金化、 搅拌摩擦工

艺等二次加工技术使纳米 Ａｌ２Ｏ３颗粒在基体内ꎬ 特别是在

基体晶粒内部弥散均匀分布ꎬ 以更好地发挥 Ｏｒｏｗａｎ 增强

效应ꎻ 其二是片状粉末冶金等工艺的开发ꎬ 实现了纳米

增强体空间分布的有效调控ꎬ 使其能抑制基体晶粒长大、
细化晶粒尺寸ꎬ 获得以超细晶、 纳米晶为基体的纳米颗

粒增强金属基复合材料ꎻ 其三是对复合材料进行非均匀

复合构型的设计ꎬ 使复合材料中不同组元间的协同、 耦

５８５



中国材料进展 第 ３８ 卷

合及多功能响应机制最大程度地发挥作用ꎮ 这些研究为

纳米 Ａｌ２Ｏ３增强金属基复合材料的构型调控和强韧化设计

提供了指导思想和制备技术ꎬ 也使纳米 Ａｌ２Ｏ３增强金属基

材料有望在未来得到更广泛的研究和应用ꎮ
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