
A1203／Zr02陶瓷复合材料的制备和强韧化机理研究

摘要

本研究以纳米Zr02粉末为原料，采用热压烧结方法制备了Zr02基陶瓷复合

材料，运用XRD、SEM、EDS等手段对材料的显微结构进行了分析，研究了烈203

第二相颗粒以及与SiC共同添加对纳米Zr02陶瓷力学性能和显微组织的影响，并

探讨了其强韧化机理。

首先，介绍了Z帕2陶瓷的组织性能、Zr02基陶瓷的发展、粉体的制备方法和

烧结方法，并在此基础上指出了本文研究的内容和意义。其次，介绍了纳米Z向2

基复合陶瓷的制备工艺、力学性能的测试方法和显微结构的表征方法。

研究发现，将～203／Z蛾复合粉体超声分散，加入分散剂P№．NH4再经过
湿法球磨后取得良好的分散效果，通过SEM照片可以观察到第二相触203均匀的

分散于基体颗粒之间。第二相粒子A1203对基体颗粒长大有较强的抑制作用，基

体颗粒粒径随着A1203含量的增加而减小，而过量的A1203致使颗粒发生团聚导致

致密度的下降。舢203含量为9m01％时，复合陶瓷相对密度、显微硬度、抗弯强度

都达到最大值；而断裂韧性在12m01％时达到峰值。SiC和～203同时添加到基体

Zr02中，更加细化了晶粒，使断裂方式由沿晶断裂转变为以穿晶断裂为主。

通过对复合陶瓷材料SEM照片分析发现，有多种增韧机制在复合陶瓷中发挥

作用。首先位于基体晶界处的第二相颗粒灿203的钉扎作用，细化了晶粒粒径；

其次，第二相粒子对裂纹有明显的偏转和桥联作用，另外，舢203晶粒的形态对材

料的性能有较大的影响；A1203进入到基体颗粒内部形成了“内晶型”结构，这种结

构与A1203晶粒的大小和烧结温度有直接的关系。由于A1203、SiC与基体Zr02

热失配的原因，对基体施加压应力而加强了基体晶界，也使穿晶断裂成为主要的

断裂模式，‘提高了复合材料的韧性。
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Preparation and mechanism of strengthen and toughening

of A1203／Zr02 ceramics compounds

Abstract

The Zr()2 matr政nano—cer砌c composites were f-abricated by hot press sillte血g
using naIlo—Z内2 powders．111e microstnIcmres wc．re a11alyzed by mealls of X】王D，SEM，

EDS aIld So on．111e e虢ct of nle Second phases～203 and SiC particles on the

mechanical properties and microstructure of Zr02 r姗。一cemmics were inVestigated，and

t11e rei耐．orced a11d tou曲e11ing mechaIlism were discussed．

FirSt of a11，b嬲ed on t11e i11昀duction of面crostllJcture，dleVelopment‘of Zr02

baSed ceramics， fabrication methods 锄d sinte血g methods， 位 content and

sigllificallce of廿lis ttlesis were iIlmcated．Second，f．ab打cation tec}lmques，test证g

memods of mecI砌cal properties aIld observing methods of micros讯】cture of

r卫aIlo—Zr02 m撕x c黝ic composites were introduced．
TlIe research results showed t11at composite powders of A1203／Z幻2 c觚be well

dispersed aRer being ultrasoIlically disperSed埘th disperSant agent of PHAA-NH4 and

wet ball milled．The second phaSe A1203 dispersed hornogeneouSly i11 nle matrix鲥ns．
nIe second ph2Lse～203 in场bited m撕x grajns growm，i．e．the ratio of g商Ils is iIlverse

propo而on to ttle锄。衄t of A1203，but excessive amomlt of～203 causes g商粥

agglomeration decreaSing tlle densi够W1len tlle amount of doped—A1203 waS 9mol％，

协e relative densi坝haundIless觚d flexure s仃en垂h of composite ce脚面cs reached me

maxirn啪；but丘acture tougllIIess枷Ved crest Value when doped—A1203 was 1 2m01％．

1k matrix Zr02 grains were refined a缸r adding A1203 aIId SiC，、ⅣKch irlduced

丘acture model to change fbm intergranular f}aCture t0吣孕．锄ular f}acmre．
It waS an羽yzed f．rom SEM photos t}lat m觚y tou曲eIling mech砌sms played roles

i11 composite ceramics m a：teri2L1．Firstly’tlle second phaSe A1203 which located at矿ain

boundary refined matrix graills鹊a result of pi枷ng eff．ect．Secondly，the second
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phases A-1203 induced crack denection and bridging crack obViously；wmch A1203

grai璐shape played a Very iIIlportallt role i11 perfb肌ance improVement．T11irdly'

仃ansgranular micro姗嘶】re f01med when A1203 entered matrix伊ains．The f6mation

of“s microstmcture haS direCt relationship、析th sinte血g teIllperature aIld second

phaSe’s grain di锄eter．T协s伊anular f梳tu】re bec锄e the chief f．racture model becauSe

ttlat di腩rence of the咖a1 expaIlSion coe街cient be似een舢203，SiC aIld matrix Zr02

exerted compression stress on ma：trix and reiⅢ．orced伊ain bourIdary．Ttlose mechanics

i11creaSed龟猁七I_lre toughness of composite ceraInics．

K舒啊ord：Zircollia； A1umiIla； Composite Cemmics；Microstll】cture；Rei响rcemem

mechallism

Ⅱl



独创 声 明

本人声明所呈交的学位论文是本人在导师指导下进行的研究工作及取得的

研究成果。据我所知，除了文中特别加以标注和致谢的地方外，论文中不包含其

他人已经发表或撰写过的研究成果，也不包含未获得

或其他教育机构的学位或证书使用过的材料。与我一同工作的同志对本研究所做

驹任何贡献均己在论文中作了明确的说明并表示谢意。

学位论文作者签名：_尝l叫签字日期：川年6月7r日

学位论文版权使用授权书

本学位论文作者完全了解学校有关保留、使用学位论文的规定，有权保留并

向国家有关部门或机构送交论文的复印件和磁盘，允许论文被查阅和借阅。本人

授权学校可以将学位论文的全部或部分内容编入有关数据库进行检索，可以采用

影印、缩印或扫描等复制手段保存、汇编学位论文。同时授权中国科学技术信息

研究所将本学位论文收录到《中国学位论文全文数据库》，并通过网络向社会公

众提供信息服务。(保密的学位论文在解密后适用本授权书)

学位论文作者弛婶q 翩酶 撒才
、

签字日期：7q年6月7日 签字日期：≯1-。‘～f
9



!。!!!鱼垒堕堡墨笪堑型型!!量塑型塑些塾些!堕

第1章绪论

陶瓷材料较高的弹性模量和较低的密度，耐高温、耐腐蚀、高硬度等优点，

世界各国把陶瓷材料作为对人类未来有重大作用的材料而予以重点研究和发展。

但陶瓷结构中原子排列的性质决定其没有像金属材料那样的塑性变形能力，因此

在断裂过程中除了产生新的断裂表面所需的表面能以外，几乎没有其他吸收能量

的机制，从而造成了陶瓷的本征脆性。围绕增加陶瓷材料的韧性和强度，近年来

各国学者研究了各种增韧机制，增韧的思路经历了从“消除缺陷”或“减少缺陷尺

寸”、“减少缺陷数量”，发展到制各能“容忍缺陷”I”，即对缺陷不敏感的材料。以

相变增韧、颗粒弥散增韧、晶须复合增韧以及连续纤维增韧补强等手段制备的各

类陶瓷基复台材料，在韧性和强度上较单相陶瓷有了明显改善。

1．1研究背景

1．1．1氧化锆陶瓷的基本概况

Zr02早在七十年代就被用束作熔化玻璃、冶炼钢铁等的耐火材料【“，但用作

结构材料则是在认识了m—H相变体积效应后的近二十年的事【3q。如图1-1所示，

z帕2其有三种晶型钆在高温段(>2370℃)为立方相：在中温段f1200℃t370℃1为

四方相；在低温段(<950℃)为单斜相。zr02的四方晶型相当于萤石结构沿着

蹲薄酶
凹1．1 zr仉的二种品型及相麻的空间群’：(a)立方品(Fmjm)

(b)四方品(P42mmc)，(c)单斜晶(P21k)

F19】。1 Schemml。唧n辩n吼jon ofthelhm。p0】ymo甲hsofzro!卸dlh洲sponding印ace
gmups：(a)cublc(Fm 3m)．(b)t哪agonal(p42，咖c)arId(c)monocIjllic(P21k)

c轴伸长而变形的晶体结构；而单斜晶则为四方晶沿着B角偏转一个角度而成的

．●



zTc陶瓷有三种典型组织16】：(I)c．Zr02相基体上弥散分布着t-z而2的双相组

织．即PS厶(2)细小的晶粒完全是pzl02相，即TzP。(3)t．zro：相作为增韧相

分散到其他陶瓷基体，如zTA。 其中TzP是z1℃材料中室温力学性能最高的一

种材料，他P中又以Y2魄作为稳定剂的Y_TzP应用最为广泛。典型的1zP材料

微观结构是粒径为0．5．2岬的等轴晶组成的均匀组织171(如图1．2所示)。当原料中

含有异类组分(如si02)时，在界面上往往存在由异类组分和Y203组成的玻璃相删。

Y-TzP力学性能与稳定剂Y203的含量及t_Zr02的品粒尺寸及微观结构密切相关

⋯”．两者通过影响t．z她的可相变能力和相变区高度h．造成了不同Y20，的含

量及pzr02的晶粒尺寸的TZP材料之『日J的性能差异。通过对品粒尺寸、稳定荆含

量的控制可获得较好的力学性能。稳定剂Y2q含量是影响相变临界尺寸的主要因

素，相变临界尺寸随着Y20，含量的降低而降低，当Y203含量的低于2m“时．材

料以m-z她相为主。当Y2q含量在2-3m01％之间时，则以0zr02相为主，临界

品粒尺寸在1．O啪左右，材料强度的峰值出现在2．5％．3m01％之间，韧性峰值则

在2m01％Y203左右。

削1．2 典刑2 5Y-TzP的微观结构(1400℃烧结)I’I

F谵1．2 T押；删mic瞄I眦m惜of2 5忱P she门ngm 1400℃m

氧化锆有三种不同类型的陶瓷：

1氧化锆弥敞陶瓷，氧化锆弥散于其他基体中以相变增韧的方式增加复台材

料的强度，比如zr02-Ab仉陶瓷。这种t—m的帽变已被公认为马氏体柜变，一种

有效的方法检测到颞粒粒径对马氏体相变开始温度的作用，特别是所有t．z|02稳

定机制可以看作是把马氏体相变的开始温度降低到室温以下。

2部分稳定的氧化锆陶瓷。这种陶瓷t-鳓沉淀于稳定的c-zr如中．添加一
定量的稳定荆，如caO，M90。№03和Y2q．但稳定剂的含量要低于完全稳定

2
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c-zr02所需的量。已报道Mg-Psz的复杂的腐蚀老化规律和 系列的物理性能，

断裂韧性KIc在3～16MPam忸，较低值都是没有老化和过老化的陶瓷。由于

Mg-Psz陶瓷有较好的抗老化性能，所以商业上经常用做医药的牙齿上。

3另一类就是单相的多晶t—z向2，最早发现t．zr02含量的多少和陶瓷的强度

直接车[|关，t—zr02台量多则性能较强，少则情况相反。继而的研究发现陶瓷的强

度还与t_Zr02颗粒的零界尺寸确关。

a zlc0啪-to“ghene州a}umma(zTA) bMg呻nlalVHabi¨j“zlrconIafMg·陟z)

闺
(恂rl}s【a bil_zedtetra90nⅢa rconbpolKr帅fInefy TZP)

酬】．3二种土要zr02相变增韧陶瓷的微观结构特征091

F191—3M1crostructum话mumsofthethrcem旬or cmeg㈣
Of口ans如帅atIOnoo雌henedzimonla

当稳定剂台量一定时，决定相变增韧程度火小的可相变的t-Z帕2的体积分数

则取决于晶粒尺寸。随着品粒尺寸增大，可相变的t．zr02体秘分数增大，材料的

断裂韧性髓之增大n由此可见，品粒尺寸较小(尤其是c100nm)的细晶uTzP，由

于t—zr02过于稳定，相变增韧效应F降，往往导致较低的断裂韧性。针对此问题，

A B Leon适当降低TzP中稳定剂Y203的含量，使柏变临界尺寸降低，得到了断

裂韧性可达17MPa m№的纳米TZP材料㈦。此外，D casellas㈣通过对Y_TzP村
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料在1650℃热处理，得到Y．TZP／PSZ双相组织，稳定至室温的t．Z而2的晶粒尺寸

最大可达4岬，使相变高度和可相变体积分数增大，从而使力学性能显著提高。

1．1．2 Zr02陶瓷材料的发展

自从Gupta首次报道了四方氧化锆陶瓷(TZP)以来【14，151，TZP材料的研究一直

是很热门的课题。TZP陶瓷是陶瓷材料中室温力学性能最高的一种材料【l 61，常被

应用于严酷环境和苛刻负载条件，如用作拉丝模、轴承、密封件和替代人骨，以

及发动机活塞顶、气门机构中的凸轮、玻璃纤维和磁带的切刀等【1刀。但遗憾的是，

TZP仍属于脆性材料，同时由于应力诱导相变对温度的敏感性，使高温下t．Zr02

的稳定性增高，导致相变增韧失效致使材料的强度和韧性随温度上升而急剧下降

【1 81。加之在低温环境下时效导致强度和韧性下降(低温老化)【191、及由低导热率和

高热膨胀系数引起的较差的抗热震性能【20】等缺点，大大削弱了其与金属材料的竞

争优势，限制了该材料的规模开发和应用。由于TZP的强度和韧性在很大程度上

是通过应力诱导相变增韧来获得的，而TZP的稳定剂含量、晶粒尺寸及微观结构

决定了相变增韧存在上限值，因此仅通过相变增韧来进一步提高TzP的强度和韧

性是非常困难的。

复合化是解决此问题的有效途径。目前，TZP基陶瓷复合材料多围绕着改善

E强的中高温力学性能i如利用高模量高强度的晶须、颗粒及片晶与TZP复合

【21‘231。晶须能明显的提高TZP的强度和韧性，但晶须和基体很难完全混合均匀，

致使内部应力不均匀而降低性能，另外晶须一般都有毒，对人体会有所伤害，这

都限制了其广泛应用。颗粒增强解决了其混合不均的缺陷，但要求颗粒和基体的

热膨胀系数不能相差太大，因为相差较大的时候内应力过大会产生裂纹况且不利

于相变增韧。一般来说，提高强度和韧性的同时往往伴随着硬度的降低，但同时

发现和颗粒粒径，以及稳定剂的含量有密切的关系。纳米材料的出现给解决这一

矛盾提供了可能，颗粒的细化对材料的微观结构产生巨大的影响，相应的力学性

能也有较大的改变。

应力诱导相变对温度的敏感性导致t-Zr02的稳定性随温度升高而增高，相变

增韧失效，致使强度和韧性急剧下降，这一缺陷使TZP在中高温环境下的应用受

到限制。复合化是解决此问题的有效途径。其中最早尝试的是SiCw晶须，这类复

合材料的强度和断裂韧性取决于t．Z内2的稳定程度、晶须含量和性能以及晶须／基

4
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体界面的结合强度【21珥，251。适当控制稳定剂Y203的含量，并选择性能优良的晶须，

有效控制残余热应力和界面结合力，能使复合材料中晶须补强与相变增韧产生协

同增韧的效果，提高增韧补强效果(如在SiCw晶须表面进行A1203、莫来石涂层处

理，可使15vol％SiCw／TZP复合材料的室温强度由无涂层的700MPa分别提高至

1000MPa和1450MPa【261)。在这类复合材料中，晶须增韧的主要机制为裂纹偏转、

晶须桥联、界面解离、晶须拔出等【271。晶须在产生以上增韧作用的同时，还将和

相变增韧发生协同作用，晶须的桥联增韧和裂纹偏转增韧将有效降低裂纹尖端应

力强度因子，使可相变体积分数增大，同时相变增韧产生的体积膨胀加强了晶须／

基体界面结合，有利于载荷转移效应的实现【2引。

利用SiC晶须与TZP复合虽然取得了较好的效果，但由于SiC和TZP的热失

配在基体中产生较大的应力，使室温强度下降，加之晶须的毒性及在基体中的分

散不均匀，使这种方法受到了一定的限制。于是，人们尝试用高强度、高弹性模

量的刚性颗粒SiC与TzP复合。Dingl29】通过对20Vo‰SiCp厂KTZP复合材料的微

观结构及力学性能的研究发现，尽管由于SiC的较低的热膨胀系数和较高的弹性

模量降低了t．Zr02的可相变体积分数，削弱了相变效应，但SiC颗粒对裂纹的偏

转效应使材料的韧性提高。在1000℃时单相Y-TZP的强度只有室温强度的13％，

而SiCD厂y-TZP的强度是室温强度的31％，比Y-TZP高出一倍以上【30】。

S．Tekeli【31】在8YSCZ中添加0一10嘶％A1203微观结构和力学性能的研究发现，

添加的～203有效的阻止晶界的移动和能量的迁移而减小颗粒的长大，由于～203

颗粒粒径减小随着舢203含量的增加材料的硬度随之增大，同时断裂韧性也相应

的增大。作者认为断裂韧性的增加得益于较小的粒径、裂纹的偏转和断裂模式由

沿晶断裂变为穿晶断裂有关。

近来Lee D．Yf32】将舢203颗粒掺加到由№05和Y203共同稳定的TZP中，
由于VNb在t-Z她内做类重石结构的有序排列，使t-Z向2晶格内应力得以释放，

t．Zr02表现出较好的低温的稳定性，从而有效抑制了材料的低温老化，同时又由

于A1203的裂纹偏转和桥联效应(见图1-4)使材料的断裂韧性明显提高，复合材料

表现出更明显的裂纹扩展阻力曲线(R．曲线)行为。
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幽】4(YNbmP腔0v01％A1203复台材料中A1203对裂纹的桥联作片j旧
F喀l-4 cmckb州91ngofAl20，panlc】em(YNb)-亿PmOv01％A】20#omp。sjks。21

此外，利用sic、A1203片晶与Y玎zP复合可使材料的韧性得到改善∞2”。裂

纹偏转是片晶的主要增韧机制。研究表明要使的裂纹偏转机制发挥更大的效应，

要求片晶尺寸大于基体颗粒尺寸，界面结合强度小于片晶强度m川。但遗憾的是

由于A1203与基体之间的热失配在基体中产生径向拉应力，使材料的强度下降，

如5v01％A12岛片晶，3Y_TzP复合材料的强度只有3Y_TZP材料的50％左右fⅫ。

1．1_3复合陶瓷粉体制备方法

粉体的制备技术千差万别，对材料成品后的性能有至关重要的影响，一直是

陶瓷材料重点研究的内容，今年来，不断的有新兴的方法出现，而复合陶瓷粉体

的制备方法大致有以下几种：

1l 31机械混合法

用成品的A1203和zr02粉体经球磨后形成的混合粉体，球磨既有混料的作用

又有细化颗粒的效果。分为干法球磨和湿法球磨两种，干法球磨物料纯度较高，

但物料容易粘附在球磨罐内壁上；湿法球磨一般以乙醇为溶剂．所得粒度和球的

大小和球磨时『日J有关。单纯机械混合法直接简单，但不能保证多相组成的均匀分

散。

HeDiman和K盯k州k等人‘”371采用多相悬浮液混合工艺，以zrCl4、氨水为

原料制得z“OH)4，煅烧得到zr02，以HN03为稳定剂制成zr02悬浮液，再将工

业Ab03制备成稳定分散的悬浮液，分别经过球磨处理，按一定比例混合、过滤、

干燥制成85％质量分数A1203—15％质量分数zm2。用该粉体加工的试样在1450℃

实现烧结，观察显微结构可知，A1203的平均粒径为0．7岫，zr02的平均粒径为
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0．3岬，但是，该法存在的缺点是：研究多相固体共同悬浮，共同絮聚的条件、工

作难度较大。

1．1．3．2．缓冲溶液法(共沉淀)

陈继贵等人【38】以硝酸锆为前驱体，加入掺杂的硝酸钐，加入适量的复合沉淀

剂(缓冲溶液)，生成氢氧化锆和氢氧化钐的共沉淀物，经过醇洗，煅烧生成Sm203

稳定的Zr02粉体，在200 MPa的压力冷等静压成形后，在1300～1500℃温度下烧结5

h，得到了烧结体试样。其颗粒形状近球形，粒径细小均匀，600℃煅烧共沉淀物

所得粉体粒径在1 0~20衄。

1．1-3．3．溶胶．凝胶法

王昕等f3卅人研究了采用溶胶．悬浮混合制备了刖203／Z雨2纳米复合陶瓷，经

过处理得到较为理想的复合粉体，制成的陶瓷材料，断裂韧性很高；张大海等人

以无机盐硝酸氧锆ZrO(N03)2·2H20，硝酸铝Al(N03)3·9H20为主要原料用溶胶

，凝胶法制各出50％质量分数础203．50％质量分数Zr02超细复合陶瓷粉体。

1．1．3．4．沉淀包覆法

景茂祥等人m】采用非均相沉淀包覆一热还原一热压烧结的方法制备Zr02、Ni

复合掺杂A1203陶瓷，首先在连续搅拌反应器中相继加入ZrOCl2、M瞰HC03、—悄H4
．(S04)2·12H20和NH4HC03经过一系列反应制得所需的前驱体粉体，由于严格控制

反应溶液的pH值，产物的质量分数与理论值基本一致，故上述各反应中原料加入

量均以实验设计A1203，Zr02，Ni的理论质量分数计算。将前驱体粉体在N2／H2(体

积比4：1)混合气氛下于600℃热还原2 h，即得Zr02(3Ⅵ／A1203烈i，A1203／Z内2(3Y)

／Ni，A1203／Z幻2(3Ⅵ，A1203／Ni包覆结构粉体。将制备的复合粉体置于石墨模具中，

以10℃／m证的速率升温至1450℃，热压烧结6h，烧结时的机械压力为30 MPa，烧

结室的真空度为(4~lO)x10刁Pa。采用球形包覆结构粉体制备的复合陶瓷相对密度

均达到95％以上，与单相A1203相比，抗弯强度最大可提高28％，断裂韧性最大可

提高141％．但未出现断裂韧性叠加效果，这是因为Zr02的部分增韧效应已被邻近

大金属Ni粒子所吸收。

1．1．3．5．快速凝固法【4l】

在铝热剂中引入适量的Zr02(Y203)粉末，并在铝热燃烧生成液态～203的同

时，利用铝热反应所产生的高温随即熔化Zr02(Y203)粉末，通过外力下陶瓷／金属液

7
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相分离形成陶瓷高温熔体；接着利用A1203№(Y203)系熔体在大过冷条件下的
共晶反应，生成高强度、高弹性模量并具有一定长径比的～203／Z内2(Y203)共晶

复合陶瓷棒晶来构成陶瓷基体，这样不仅可通过高强度、高弹性模量的A1203／_Zr02

(Y203)共晶陶瓷晶棒提高陶瓷基体强度，同时又可借助共晶陶瓷棒晶对裂纹的桥

接及棒晶拔出等增韧机制，对陶瓷进行增韧，使陶瓷在保持高强度的同时，又具

有高韧性。

1．1．4纳米粉体的分散

纳米组份粒径小，比表面大，含有大量不饱和键，化学活性高，极易形成尺

寸较大的团聚体，纳米粉体在制备收集的过程中如果不进行表面处理易团聚在一

起，导致所购原材料本身就会存在较多软团聚甚至硬团聚，如果不加以分散直接

与基体粉料混合，团聚大颗粒的存在会使制备的材料不具备纳米复相陶瓷的高性

能。因此，如何保证将纳米颗粒均匀地分散于基体材料中，是材料制备过程中首

先要解决的问题，一般的方法是将作为增强相的纳米粉体分散于含某种分散剂的

液体介质中，获得稳定均匀的悬浮液，然后将基体粉末与其混合。近年来，根据

胶体化学理论，通过向分散介质中加入分散剂或调整酸碱度，对粉末表面改性以

获得高稳定均匀分散的悬浮液。

1．1．4．1基本理论

根据胶体与表面化学理论，悬浮液的稳定性可由粒子间总能量的大小来表

征。引力分量总是存在，因为粒子总有通过范德华力相互吸引接触的倾向，而排

斥力可以由两个不同的机制产生，一个是静电斥力，这是分散在极性液体中粒子

形成双电层的结果，产生一个随粒子间距离增大而减小的斥力，由此机理而形成

的悬浮体的分散稳定机制称为静电稳定机制；另一个是聚合物稳定，作为稳定剂

的高聚物一般有两性官能团，一端与粒子结合使聚合物固定在粒子表面，另一端

则进入悬浮介质中阻止粒子相互靠近，由此机理而形成的悬浮体的分散稳定机制

称为空间位阻稳定机制；由上述两种机制联合作用的稳定机制称为电空间位阻稳

定机制【421。

1．1．4．2影响分散效果的因素

超细氧化铝粉体比表面能大，表面活性高，单个超细颗粒往往处于不稳定状

态。颗粒之间因为相互吸引而团聚，易于失去超细粉体特有的性能。因此超细氧

8
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化铝粉体在介质中的分散稳定性控制，是超细氧化铝粉体走向实用化的关键。

a．A1203水系统浆料的稳定性受分散剂的种类、分散剂的用量、PH值、吸附

途径、温度、离子强度多种因素的影响。氧化铝陶瓷粉体浸于水中通过与溶液中

离子的作用而获得电荷。在酸性区域和碱性区域表面所带电荷分别如下式(1—1)和

(1—2)【43】所示：

一AlOH(Su|。f犯e)+H20=一AlOH2+(Surf犯e)+OH。 (1·1)

·AlOH(Surf犯e)+H20=-AJ0。(Sllrface)+H30+ (1—2)

显然在不同的区域，粉体表面所带电荷不同。这和分散剂的类型密切相关，

比如聚丙烯酸(PAA)为阴离子型分散剂，在液相中通过静电和分子间的引力作用吸

附于粉体颗粒表面，粉体颗粒负电荷密度增加。

温度的升高，粉体粒子对分散剂吸附量增加。所以浆料中游离的分散剂将进

一步吸附至粒子表面f删。一方面，游离的分散剂量的减少，其本身对体系粘度的

贡献降低：另_方面由于游离的分散剂因温度的升高而吸附到粒子表面，从而使

吸附平衡时，．粒子表面吸附的分散剂分子数量增加，覆盖于粉体粒子表面的分散

剂分子的链段密度变大，位阻层厚度和Zeta电位增加。当相邻的颗粒相互接近时，

将受到更大的阻碍和静电斥力，因此粒子间的团聚将变得更加困难，即粒子的分

散稳定性能提高，粘度降低。

吸附过程中，由于机械力和分散剂的作用，团聚粒子不断被打开，释放出新

的裸露表面。因此，吸附～段时间后，新释放出的裸露粒子表面难以获得分散剂

分子，因而吸附为粉均匀吸附。而经超声波分散作用后，超细粒子由于自稳定所

形成的网状结构在吸附之初即被打开。因此，吸附过程中将有更多的粒子获得分

散剂分子。至吸附平衡时，离子表面的分散剂分布相对均匀，粒子周围所形成的

双电层也更为完整，由非均匀吸附导致的浆料不稳定性也因超声作用而大大削弱

f45】
O

在以聚合物为分散剂的胶体系统中，粒子强度对浆料的稳定性影响是多方面

的，其一，根据DLVO理论，胶态系统中加入电解质，扩散层中的反离子将压缩

双电层，从而使胶体粒子的带电量较少，双电层厚度变薄，zeta电位降低，粒子

更易于团聚。离子强度的增加，高聚物长链中功能基团(COO‘)因电解质的屏蔽效

应使负电性降低，功能基团间的斥力作用受到削弱。单位分散剂分子空间占有的

9
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体积减小，粒子表面的覆盖率下降‘461。在分散剂添加量不足以使粒子表面达到饱

和吸附的情况下，显然离子强度的增加，则进一步提高了粒子表面的吸附的不饱

和程度，使浆料的稳定性变得更差。

1．1．5 Zr02陶瓷的制备方法

表1．1 Zr02陶瓷的烧结技术【47】

‘Table 1-1 Simering technologies 0f Z内2．b越ed ce姗ics

这里的制备方法主要指陶瓷的烧结方法。烧结过程，就是通过加热、高温使

颗粒粘结，经过物质迁移而使粉体产生强度而导致致密化和再结晶的过程。烧结

直接影响陶瓷显微结构(晶体、玻璃体、气孔等)中晶粒尺寸和分布、气孔尺寸和分

lO
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布及晶界体积分数等参数。表1．1列出了Zr02陶瓷的一些常用烧结技术。

1．1．5．1无压烧结

无压烧结工艺是最为常用的Zr02陶瓷烧结方法。其整个过程是在没有外加驱

动力的情况下进行的，烧结驱动力主要是自由能的变化，既可以固相扩散来传递

物质，也可以通过气体的蒸发凝聚来进行，或加入某些烧结助剂，使其形成液相

而传递物资。此类方法的特点是工艺简单、成本低、易于制备复杂形状坯体、大

批量生产，缺点是所制备材料的性能稍差。

1．1．5．2热等静压烧结

采用高温高压等工艺条件制备Zr02陶瓷的另一类方法。该类方法不仅可降低

烧结温度、缩短烧结时间并且可在无烧结添加剂条件下制备出显微结构均匀且含

很少气孔的致密陶瓷材料。所制备的材料强度高、韧性好等优点。缺点是成本高、

条件要求苛刻。

1．1．5．3反应烧结

这是较为复杂的Zr02陶瓷制备技术。在一定温度下，前驱体通过固相、液相

和气相相互间发生化学反应，同时进行致密化和规定组分的合成，得到所需要的

烧结体的过程。特点是坯体烧结前后几乎没有尺寸收缩、反应烧结温度较低、高

温性能稳定，易于制备形状复杂的陶瓷。缺点是含有较高的气孔率、力学性能较

差。

1．1．5．4气氛加压烧结

在加压和气氛下，经高温烧结而获得致密，形状复杂的烧结体的方法。高压

气氛的目的是为了防止陶瓷材料的氧化和分解，也可能改变烧结过程中的传质机

制。目前，该方法主要应用于含氮化硅等非氧化物陶瓷的烧结，在Zr02陶瓷的制

备中用的较少。

1．2课题的主要研究内容和意义

氧化锆陶瓷是典型的高温高强度结构陶瓷，是陶瓷发动机、高温结构件、切

削刀具、耐磨件的主要候选材料。由于陶瓷材料的脆性弱点，限制了其应用领域。

纳米材料的兴起给材料带来了广阔的空间，由于纳米粉体纯度高，具有巨大的表

面积和比表面能，因而提高了烧结驱动力和扩散速度，是烧结速度加快，能在较

低的烧结温度下制备出高致密性、细晶粒的陶瓷材料。向陶瓷基体中引入第二相



A1203／Z巾2陶瓷复合材料的制各和强韧化机理研究

颗粒及纤维等，是陶瓷强韧化常用的方法，能有效的提高陶瓷材料的强度和断裂

韧性。目前有关以氧化锆为基体的陶瓷材料添加的二相粒子大多为微米级的原料

制备，关于在基体中掺杂纳米级二相颗粒的报道还很少，有关的强韧化机理还尚

不明晰。

本实验以商品的纳米氧化铝、纳米碳化硅和纳米氧化锆为原料，用分散剂和

超声、球磨工艺对其混合分散，热压制备氧化锆基复合陶瓷，探讨了二相粒子的

掺杂量和粒径等对材料力学性能和微观结构的影响，并研究了复合陶瓷材料的强

韧化机理。

本课题作为基础性研究，其实验对合理地设计纳米氧化锆基复合材料的提供

了理论依据，具有一定的指导意义。用价格便宜的氧化铝替代价格较高的氧化锆，

具有一定的经济效益。

12
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第2章．A1203／Zr02复合陶瓷的制备和性能测试

2．1制备流程和工艺设计

2．1．1实验所用药品

实验所用主要原料：m-Zr02安徽健坤化工生产的纳米氧化锆，粉体的具体参

数见表2．1。

表2—1 m．Z向2粉体的性能参数
Table 2—1 Pe响哪锄ce parameter of m·Z帕2 powderS

Si02 Ti02 Na20 Fe20 ZD2 Y DTEM D50 A1203

郢．OO 1 郢．0005 郢．OO l 9．o005 芝99 >40 20“O 0．I~3 郢．o005

仅-A1203粉由德国安迈铝业公司生产，纯度兰99．7％，其化学成分及主要物理性

能分别见表2．2，。2—3。

表2．2洳A1203的化学组成

1’able 2-2．The Chemical composition of a．A1203 powderS(叭％)

A1203 Na20 Cao Fe203。 Si02

99．7 O．08 0．05 O．02 O．15

表2-3 a．A1203的物理性能

’I’able 2—3．The physical propenies 0f Q—A1203 pOwders

BET【m2／g】 7．O

Prima巧C巧stal Size， d50【pm】

G瑚ule Size，d50[¨m】

Panicle Si2e／sieVe>63 pm[嘲

Bulk Dens时【胡】

L．O．I。[嘲

0．6

200

90

900～1 200

2

MoiSture[吲 0．3加．6

纳米SiC粉由合肥开尔纳米技术发展有限责任公司提供。采用等离子弧气相合

成的方法生产，平均粒径40nm，主要参数见表2．4。

13
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2．1．2实验步骤

实验的具体过程如下：

按照设定配方将称量好A1203粉体配置成10％的质量百分比浓度的悬浮液，

按砧203质量分数为O．5％加入分散剂聚甲基丙烯酸铵PMAA二Ⅻ出，用氨水调PH

值使之维持在9～10之间，搅拌20分钟接着超声分散20分钟，之后加入Zr02粉

体、Ce02和添加剂，按Zr02质量分数为O．5％加入分散剂聚甲基丙烯酸铵

PMAA．NH4，继续调pH值，继续搅拌20分钟、超声分散20分钟，将悬浮液在快

速球磨机中球磨2小时，转速为200叩m。将浆料干燥后，研磨，过80目筛。将

粉体在烘箱中烘干12小时，彻底干燥。

粉料放入石墨模具中，在日产Multi．5000‘型多功能烧结炉中进行热压烧结，

烧结温度1450℃～1600℃，轴向压力40l斟，达最高温度时保温保压。烧结试样的

尺寸为巾60×5II埘。具体操作流程如图2．5所示。

图2．1．纳米A1203，zm2复合陶瓷制备工艺流程图

Fi蜉·1．ne flow chan ofthe processing ofn锄o-A1203／z帕2composites

2．2～203／Z幻2复合陶瓷的工艺设计

工艺流程主要是物料的配比方案和烧结工艺的设计配料方案如表2．5。

14
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以上第一批试样在1450℃下真空热压烧结，真空度为1．0×10。3 Pa，压力为

40l(N，保温30111in，为了烧结致密，在1200℃以上降低升温速率lO℃／mill，烧结

成5×060nllIl的圆柱形试样，在测试完力学性能后确定A1203和Ce02最佳添加量。

第二批试样以此为依据，分别在1500℃、1550℃、1600℃温度下真空(真空度同第

一批试样)和N2气氛烧结；在上述基础上添加5们％SiC，而后在1 500℃、1550℃、

1600℃下热压气氛烧结，压力和保温时间不变，具体的实验流程如图2．2。

图2．2烧结工艺的设计

Fig 2-2 Desjgn of sintering technoloigy

2-3复合陶瓷的性能测试

2．3．1复合材料相对密度测试

利用mchimedes法测烧结试样的密度D(∥cm3)，并计算转换成相对密度

D／Do(％)。按下式计算试样的密度：

形。氏=藏 Q-1)



A1203／Z巾2陶瓷复合材料的制备和强韧化机理研究

式中pw：样品的密度

WA：样品在空气中的重量(g)

Ww：样品在水中的重量(g)

Do为舢203／SiC复合材料的理论密度，用下述公式计算：

域=降甜 p2，

式中：A％， B％一试样中各组分的重量百分比；

D1， D2一试样中两种相应成分的理论密度，∥锄3。

2．3．2维氏硬度的测试

维氏硬度试验的压头采用一个相对两面夹角为1360的金刚石正四棱锥压头，

在一定负荷P的作用下压入试样表面，经规定的保荷时间后卸除负荷，在试样测

试面上压出一个正方形的压痕。在读数显微镜下测量其压痕两对角线dl和d2的长

度，算出平均值d=1／2(dl+d2)。并算出压痕凹面的面积F，以P／F的数值表示试件

的维氏硬度值。单位为MPa。维氏硬度的符号为HV，计算公式如下：

巩=；=1．8544导 (2．3)

式中：P．一负荷力，N；。
卜压痕凹面面积，l砌。
d——压痕两对角线长度的平均值，111111。

在测试时，负载P的大小可根据试样的大小、厚度和其它条件的不同而定。

试样上下表面需平行。测试表面下得有油污或脏点，需抛光成镜面。试样的

厚度至少大于压痕对角线的两倍。同一样上至少测定不同位置的5个点的维氏硬

度值，求出其平均值作为该试样的硬度。试验在常温下进行。负荷的保荷时间为

10s。

2．3．3抗弯强度的测试

原理：

把条形试样横放在支架上，用压头由上向下施加负荷(如图2—3)，根据试样断

16
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裂时的应力值计算强度。此种情况下，材料的抗弯强度6f为

M
o，=——
J

z

M一断裂负荷P所产生的最大弯距

纠样断裂模数
对于矩形截面的试样有：

M：∑PL
4

1

Z=三6办2
6

P_试样断裂时读到的负荷值(N)

L_一支架两支点间的跨距(m)

卜试样横截面宽(m)
‘h—试样高度(m)

因此对于矩形截面的试样，抗弯强度为：

o，：三曼×10巧
’
2 6Jil2 (MPa)

(2—4)

(2—5)

(2—6)

(2—7)

图2—3抗弯强度测试不恿图

Fig 2—3．The sketch of flexure stren舒h testing

将烧结试样用内圆切割机切成3×4x35mm的规则试条，用三点弯曲法测试样

的抗弯强度(of)。

2．3．4断裂韧性的测试

用单边切口梁法(SENB)测定断裂韧性，试样尺寸为2栅×4IluIl又36111In，切
口宽度为0．25n1In，测定时跨距为20衄，SENB试样的示意图见图2—4。测试时加

17
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K，c川参)券石 (2-8)

◆。I_—一L——一
图2_4用于S盼帕测试的试样

Fi92．4 Salnple for SENB teSting

3．2

3．0

2．8

2．6

2．4

2．2

2．0

1．8

d／彤

图2．5 SENB试样(3点弯曲)y与口／矽的关系

Fig．2-5 RelatiollShip beMeen J，粕d口／∥for SENB sanlple(three point bending)

2．3．5复合陶瓷微观结构的观察

用X射线衍射(D．M88型X．射线衍射仪，德国布鲁克公司生产)确定复合粉末

和烧结体的晶相组成。断口的微观结构用扫描电子显微镜观察(SEM，JSM一840，

日本电子公司1。
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第3章复合陶瓷材料的力学性能和微观结构

3．1复合陶瓷的力学性能探讨

3．1．1掺杂A1203的量对复合陶瓷力学性能的影响

复合陶瓷的相对密度随A1203含量的变化趋势如图3．1所示。

2 4 6 8 10 12

A1203amount(moI％)

图3．1 A1203／Z幻2复合陶瓷相对密度随氧化铝含量变化趋势

Fig 3·1 RelatiVe density ofAl203／ZD2 composjte cemics越a function ofAl203啪oum

从图3．1可以看出，无掺杂的Ce．z102的相对密度为91．4，相比于其他几个试

样是最低的，材料的相对密度开始随着A1203含量的增加而增加，而在A1203含量

在9 m01％达到最大值96．5％，继续加大A1203含量密度呈下降趋势。密度增加是

由于A1203填充在基体的晶界处，提高了材料的致密性；而添加过量的A1203使得

烧结体密度下降(图2c)，这和S．Tekeli【48】所得结果一致。究其原因可能是随着A1203

含量的加大，团聚的A1203和基体Z蛾热膨胀系数的差别较大，产生足够的应力

促使晶体发生二次异常长大，长大的A1203晶粒在进一步的烧结致密化过程中作

为支撑体抵消了外加压力对烧结体的作用力，阻碍了Zr02基体的致密化。
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复合陶瓷的硬度随A1203变化趋势如图3．2所示：

0 2 4 6 8 10 12 14 16

A1203amOunl，mOI％

图3．2 A1203／Z由2复合陶瓷的硬度与A1203含量的关系

Fig 3．2．The hardness ofAl203／Z哟2 composite cer锄ics鹤a f．un“0n ofAl203抽。嘣

如图3．2所示，无掺杂A1203试样的硬度为675MPa，为同比最低值，而在添

加3m01％A1203后，材料的硬度快速升高到930 MPa，随着砧203含量的进一步加

大，硬度逐渐增大，但没有开始是增加幅度大，在掺杂9mol％灿203后达到峰值

1026 MPa；继而增大A1203含量，硬度开始下降的趋势。

首先单相n．A1203的硬度要比Zr02的硬度大，所以在掺杂后硬度有很明显的

增加，随着A1203含量的不断增加，这种效果逐渐削弱，呈现出增大趋势不明显

的效果。其次硬度的变化曲线和材料的相对密度变化趋势大致相同，可以看出密

度的增加引起了材料硬度的变化，所以虽然舢203的硬度要大于Z向2，但因其密

度的降低，在增加过量的舢203后，硬度反而有所降低。

复合陶瓷的抗弯强度随A1203变化趋势如图3．3所示。从图3．3可以看出，复

合陶瓷的抗弯强度在舢203含量较少的时候是随着A1203含量的增加而增加，在含

量为9mol％是抗弯强度达到最大值，而在继续增大A1203的含量后，抗弯强度有

急剧的下降。其中主要的原因是晶粒尺寸对材料的力学性能起到关键作用，强度

随晶粒尺寸的减小而增大【491。第二项粒子砧203对基体颗粒的控制有明显的作用。
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复合材料的断裂韧性随AJ203变化趋势如图3_4所示。

320

300

160

·2 O 2 4 6 8 10 12 14

A203amount，moI％

图3．3 A120犯帕2复合陶瓷的抗弯强度随A1203的变化趋势
Fig 3—3 Flexure s仃en酉h ofAl203，Z哟2 composite cer唧ics丛a function ofAl203锄oum

9．5

9．0

a

-E 8—5
∞

O 2 4 6 8 10 12 14

A1203amount，mol％

图3-4 A1203／z哟2复合陶瓷的断裂韧性随A1203变化曲线

Fig 3．4 Fracture toughness ofAl203，zr02 composite ceramics懿a function ofAl203锄ount

如图3．4所示，在掺杂砧203后，复合陶瓷的断裂韧性先有了较缓慢的增大，

在6mol％是增长幅度加大，而在12m01％是达到峰值，继续增加含量，韧性又开

始下降。可见A1203添加以后，除了基体的相变增韧外，有了新的增韧机制，
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般情况下，强度和韧性有相同的趋势，但本实验中强度在9m01％A1203是达到最

大值，而断裂韧性在12mol A1203是达到最大值，究其原因是12m01％A1203试样

的密度已经开始有了下降的趋势，但组织中存在的显微缺陷能对断裂是主裂纹扩

展起到阻碍作用，当扩展裂纹遇到小于零界尺寸显微裂纹时，裂纹产生偏转，能

量被吸收：此外微裂纹的产生耗散了主裂纹的驱动能，起到钝化裂纹尖端的作用，

从而提高了材料的断裂韧性。但缺陷过多的时候，微裂纹就会联通而失去吸收能

量的作用【50’511。

3．1．2 Ce02的含量对复合陶瓷性能的影响

m．Zr02在高温烧结阶段温度达到其相转变温度，转变为t．Zr02，为了在室温稳

定t．Zr02，在陶瓷中加入稳定剂Ce02。一般认为，Ce4+和Zr4+具有相同的价态，Ce4+

半径(0．092 m)与Z，半径(0．077 m)相差不大，在Zr02中的溶解度很大，可以

和Zr02形成单斜、四方和立方等晶型的置换型固溶体，这种固溶体在冷却过程中

不易共析分解，高温时形成的四方相或立方相被保存下来，从而避免或减弱了冷

却过程中相变产生的体积效应，可以得到有一定强度的较致密的Zr02制品。

从烧结传质的角度看来，Z内2在烧结过程中的传质主要是通过离子置换扩散，

而置换扩散和陶瓷体中的空位密度密切相关，空位的存在一方面为邻近离子的迁

移提供了位置空间；另一方面造成其周围区域的晶格畸变，活化了离子，降低离

子扩散激活能，从而加速离子扩散，空位浓度越高，离子的扩散速度就越快。在

稳定剂溶入晶格的同时会产生大量氧离子空位，从而加速离子扩散，促进Zr02陶

瓷的烧结和Zr02晶粒的长大。在一定范围内稳定剂加入得越多，产生的氧离子空

位就越多，离子的固相扩散就越容易，晶粒就越有长大的倾向。如果稳定剂分布

不均匀，在局部区域稳定剂含量过高时，会导致晶粒结构的分布与大小不均匀。

表面有网状花纹的较大晶粒中稳定剂较多，这种晶粒既是高温相稳定的产物，也

是烧结传质较充分的结果【521。

单从力学角度考虑，3Y-Zm2的力学性能要优于Ce02作为稳定剂的Zr02陶瓷，

但在力学性能相同的情形下，Ce．Z向2比YI Zr02所容许基体颗粒粒径范围要广，且

在中温的抗老化性能要优于前者。～203／Z内2复合陶瓷在掺杂同等量舢203(9m01％)

的前提下，改变稳定剂Ce02的添加量，研究其对复合陶瓷的影响。图3．5为添加不

同含量Ce02对复合陶瓷力学性能的影响。
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圈3-5 Aln(9lrl01％)，z帕2复台陶瓷的力学性能随ca02含量的关系曲线：

(a)复台陶瓷的硬度与ce02含量的关系曲线；《b)复合陶瓷断裂韧性与ce02含量的关系曲线{

(c)复合陶瓷抗弯强度与ce02含量的关系曲线
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从图3-5可以看出，复合陶瓷的力学性能和ce02的含量有密切关系，可见有效

的稳定了室温下的t-zr02，能稳定在粒径小于零界尺寸的陶瓷烧结体中，通常称为

“四方氧化锆多晶体”。粒子粒径减小时，c，很好的取代zr4-而消除O空位，致使

基体很难发生晶格畸变，达到稳定的效果。圈3_6为3m01％ce02—9mol AbO—zr02

复合陶瓷的)泳D分析。
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图3二6．3mol％Ce02．9mol％A1203／Zr02复合陶瓷的XRD谱图

Fig 3撕，XRD pattem of3m01％CeCl2·9mol A12C13／ZrCl2 composit6 ce“咖ics

由XIm谱图可以看出，复合陶瓷以t．Z的2为主，有少量的m．Z102。达到了

预期稳定t．Z帕2的目的，是材料的力学性能和高温稳定性都有较为明显的提高。

3．1．3烧结工艺对材料力学性能的影响

1440 1‘60 1480 1500 1520 1540 1560 1580 1600 1620

Sintering temperture／℃

图3．7 9m01％A1203／Z哟2复合陶瓷相对密度与烧结温度的关系

Fig 3—7 RelatiVe densi妙of 9m01％A1203，Zr02 com印site ceramics

笛afunction of sim舒ng temperalL鹏

烧结温度对陶瓷的性能有着至关重要的作用，适当烧结温度才能提供足够的
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烧结驱动力，既要使烧结体具有较高的致密度，又不至于温度过高而产生颗粒的

异常长大．影响陶瓷的力学性能。

图3．7为3m01％Ce02．9mol A1203，三r02材料的相对密度和烧结温度的关系，

出图可见．相对密度随着温度的提高有不同程度的增大，在1500℃时，相对密度

达到99．6％，较1450℃时密度有较大的增加，而在继续提高温度，虽然密度也在

增加，但幅度已经很小．在1600℃时达到最大值99％。由此可见，最佳烧结温度

自mem口b⋯砷nu删℃

}l!／，，／、、、、
⋯⋯㈣㈣⋯㈣1Ⅲ
sl¨erln#㈣nure 7℃ ⋯⋯㈨㈣㈨㈣’㈣

sll】tennE t“l"rlure，7℃

圈3．8 9moI％A1’o以n复合陶瓷力学性能与饶结温度的戈系：(a)6史度陆烧绪溢度变化曲线：

曲1抗碍强度随饶结潞度娈化曲纯：(c)断裂韧性随烧结温度变化曲线

FIg 3．8 M啦h锄icd pmpenies of9moI％A120龙n composiIe ccr鲫ics as amIlcti彻ofsjn"^ng
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在1550℃，就达到了较高的密度，再高的温度对密度贡献不大，浪费资源。从

图3．8中可以明显的看出，力学性能较为统一的在1550℃时达到了峰值，这和预

想的基本一致，在1600℃时的相对密度虽然较高，但烧结体中可能已经有了颗粒

异常增大的现象。

3．2 A1203／Z幻2复合陶瓷的力学性能和微观结构

3．2．1晶粒生长及与相对密度的关系

由烧结过程晶粒生长理论【531，晶粒生长以晶粒表面自由能差为驱动力，在晶

粒生长的同时伴随着总的晶界能的减少和系统能量降低。在烧结的中、后期，晶

界在曲率半径不同所引起的自由焓差的驱动下向自身的曲率中心移动，直至晶界

平直化，界面两侧自由焓相等为止。此过程伴随着某些小品粒的消失和大晶粒的

长大。根据Brook晶粒生长动力学模型【541，在等温过程中晶粒生长规律可表示为：

D”一掰=鼢 (3-1)

式中：Do、D分别为户0和H时的晶粒尺寸；n和K为常数，其中n的取值取决

于物质迁移途径：当晶粒异常长大时，n=1；当单系统的晶粒正常长大时，n=2；

当第二相钉扎晶界时n=2或3；当晶粒生长通过连续的第二相(即液相烧结中的晶

粒长大)扩散进行时，n=3；当晶粒生长受杂质阻滞时，n=3；当晶粒生长受气孔

控制进行表面扩散时，n=4。式(3．1)中，K=彳exp(．9R力，其中，彳为与原子跃

迁有关的比例常数，彳正比于晶界扩散系数和界面能；9为晶粒生长的表观活化

能；R为气体常数，由式(3．1)可知，晶粒生长速率取决于物质迁移机制和晶粒生

长表观活化能的大小。

烧结过程中，可根据A1203的离子迁移速度，将位于Z觑晶界上的A1203对

晶界迁移的影响分为两类：一是当A1203跟随晶晃迁移而且其速度较慢时，A1203

粒子将从晶界脱离，留在Zr02内形成内晶结构，此种情况对晶粒生长无影响，此

时n取2。二是若舢203的迁移速度快于晶界无第二相时的迁移速度，A1203将停

留在晶界，对晶界产生钉扎作用，Zr02的晶粒生长由此受到阻滞，在此种情况下

n取2或3。

Hague、Liao及鼬m【55-581等研究认为，对于热压条件下的超细粉末，由于在

最初阶段晶粒生长和致密化几乎同时产生，因此粉末的烧结只存在烧结中期和烧

结末期两个阶段，烧结初期几乎是可忽略的。在烧结的中期，晶粒尺寸随着相对



密度近似呈线性增加，即两种存在以下关系：

G=∞+6

式中：G为晶粒尺寸；D为相对密度：a和b为常数。

Llao㈣基于表面扩散是烧结术期气孔排除的主要机制

烧结末期的晶粒生长方程：。=器

r3．21

提出了在热压条件下

r3．3)

式中：D；，5；和¨分别为表面扩散率、表面扩散的有效和晶界能：女为Bdt珊锄

常数；D为相对密度；r为绝对温度：O为原子体积。

在烧结中期，在此阶段品粒牛长1j致密化以同样的物质迁移机制进行。烧结

过程晶粒生长是受颗粒蚓尺寸的自由焓的差异所驱动，而气孔收缩的驱动力为烧

结压应力。一般认为，在烧结中期．晶界扩散是不可能的机制05⋯，体积扩散与晶

粒生长无关，而此时气孔己相互连通形成网络，所以表面扩散可能是此阶段晶粒

生长与致密化的共同机制。

当相对密度，钙％，晶粒尺寸与相对密度的线性关系不再成立，此变化表明晶

粒生长与致密化以不同的扩散机制进行。一般认为，在烧结末期品界迁移是导致

晶粒生长的鲁要机制，表面扩散是气孔排除的主要机制。由式(3．3)，在烧结束期，

晶粒尺寸取决于表面扩散系数、表面扩散的有效深度、温度及品界能等因素，冈

而品粒尺寸与相对密度往往不再呈线性关系。

3．2．2 A1203添加量对密度和烧结体粒径的影响

d】 b1

墨盈———囱—墨宙曩ti皿_ 佃二

剧3-9 9moI％AI!O也ro：的抛光面sEM：a)1550℃：b)】600℃
F19 3·9 SEM of9mo【％A】!O，，zTo}a)1550℃：b)1600℃

第二十目粒子的在基体中的分散均匀程度和与基体颗粒的结台强度直接影响到
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复合材料的性能，图3—9为陶瓷抛光面的sEM照片，图3-】O为图3-9中b1的能谱

图。

zr Lal ～Kal

图3—10抛光面的EDs谱图

Fjg 3-lOEDS OfP01ished sLI晌ce

对照图3·9和图3—10容易发现颜色较浅的为zr02，较深的为A1203。第二相

粒子A1203均匀钓分散于基体中，既有等轴状的，也有棒状的，跟温度有密切关

系。而从3-9的b)隐约可以发现zr02晶粒多为等轴状。

基体中掺杂第二相粒子后，不仅对烧结温度有重要的影响，而且对颗粒粒径

也有较强的作用。图3-11为不同A1203含量的复合陶瓷在1450℃烧结体的微观结

构：

由图3—11可以看出，无A1203掺杂的试样颗粒粒径随比较均匀，但颗粒较大，

基本以球形为主，颗粒与颗粒之间的颈部才刚刚相连，没有形成完整的晶界，有

较多的孔隙，这是密度比较低的主要原因。而在添加3moM A1203后的试样，颗

粒变为规则的多面体，颗粒间相互接触的面积增大，有利于平直光滑的晶界形成，

提高了烧结体的密度。具有较多的三叉晶界，这对陶瓷的致密度和性能有很大帮

助。而继续增大A1203含量后，品界变得复杂，颗粒也越来越小。这主要是晶界

处的A1203阻碍了晶界迁移．这种钉扎作用使基体zr02的生长受到抑制，从而使

粒径变小。另外，随着掺杂Ab03的不断增加，晶界变得更加弯曲和不规则，进

一步证实了A1203颗粒对z帕2晶界的钉扎作用。

另一方面，从图3—1可以得之，陶瓷的致密度在开始的时候随着A1203的添加

有较明显的提高。究其原因：因为烧结环境为真空烧结，以为02。扩散机制，扩散

首先从空位浓度最大的部位(颈部表面)向空位浓度最低的部位(颗粒接触点)进行，
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其次是颈部向颗粒内部扩散。所以网3-ll的a)试样烧站彳‘刚刚丁|=始：断裂也都是

发生在颗粒问的颈音【；，排列并不紧罂f，这是它密度较低的主要原因。第一相A1203

0l

■宣—●■—瞳童■盘E墨—匠i盘置I
剀3一I I漆加不同含量A】20t的复合陶瓷在1450℃烧结的sEM

a)无AI'01裕加；b培mo】％A120，·c砸mo‰A120j：d—mo％AI母"c)12moIAI：Ot

Fjg 3·ll SEM i⋯ageoff眦l川ur角ceof compos沁ceraTTlics{
a)noneAl20j：b)3m01％Al!oh c柳n01％AhOj：d】9mo‰A120’{e)12molAhOt

粒子的加入增加了02。空位的扩散，阻止了基体颗粒的长大I删，促进了烧结进程。

这种作用可以从图3．10中所标记颗粒做能谱分析得到证明。从sEM观察到AJ!Oj

较为均匀11勺分散到基体的晶界处．且大多处在zr02的三叉品界。这就有效的填充

29
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了基体烧结过程巾所留下的空隙。从能谱强度上可以看出，O／Al含量>3，2，说明

颗粒是富氧的，氧储存能力OsT(O。ygen stor89e capacity)较强，在一定程度上减

少了基体的OsT，增强了02‘守位扩散机制，空位浓度梯度[；}『颗粒的表面、界而向

颗粒的内部扩散，说明A1203有助于烧结致密化。少量A1203填充在晶界处，提高

了材料的密度。

削3-12对标定颗粒的能谱分析幽谱

F％3-12 Ener型sp嘣mmofm啦edpa兀jc】e

而在继续加大A1203含量后，复合陶瓷的密度有所F降，究其原因可能是随

着A1203含量的加大，团聚的A】2q和基体zm2热膨胀系数的差别较大，产生足

够的应力促使晶体发生二次异常长大，长大的Ab03晶粒在进一步的烧结致密化

过程中作为支撑体抵消了外加压力对烧结体的作用力，阻碍了zr02基体的致密化。

3．2．3复合陶瓷的强度和显微结构

强度也是陶瓷材料一个重要特征参数，在实际工程中特别是作为结构材料应

用的场合，意义尤其重要。陶饶材料由其离子键和共价键特征所决定，一般都不

能产生滑移或位错运动，因而很难产生塑性变形，在经过极其微小的弹性变形后

立即发生脆性断裂，延伸率和断面收缩率都几乎为零。可见，陶瓷材料的强度是

其弹性变形达到极限程度而发生断裂时的应力。强度取决于材料的成分和组织结

构，同时外界条件如温度、应力状态和加载速率等对强度均有一定影响。

Grifnm提出了微裂纹理论，后来经过不断的发展完善，逐渐成为脆性断裂的

主要理论基础16”。该理论认为，实际材料内部由于存在微小裂纹，其受力断裂时

并非像晶体那样发生原子键的同时断裂破坏，而是裂纹扩展的结果。G打面t11从能

量观点分析推导出零界断裂应力，无限大薄板状态，即平面应力状态：
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从式3-4可知，强度决定干弹性模量E，断裂变面能h和微裂纹尺寸大小2c。

因此，所有影响E、他和2c的因素如材料的化学成分、晶体结构类型、晶粒尺寸、

气孔的大小形状和气孔率、微裂纹、玻璃相、挛晶界、位错、构件大小、表面粗

糙度以及温度等都会影响材料的强度。

(1)晶粒尺寸对陶瓷强度的影响

对于多晶陶瓷材料，晶粒越细小，断裂强度越高．这与金属的规律类似，也

符合Hml．P越ch关系：

arⅥo+kdl“ (3—5)

式中，on为无限大晶体的强度：k为系数；d为晶粒直径。

≯—露％哩e骶／ ’j■I ～ H，

“tt·一 ． H、 }
e，，

P乏_4。I。 。。。0 4蠢；·，：-≤-叠誓‘_盎‘圈墨墨商茜i盘田-二羞··二‘—二≤盖i蠹‘吐二
幽3·1 3 1450℃烧结试样的断口S叫：a)无掺杂^l抑；；b)掺杂9mo|％A120t

Fjg 3一I，SEMimageor舶cn鹏sw位eofs锄pk sjn*redml450℃：
aJ None A120h b)00pcd 9moJ％A12Q

比较图3一13中的a)和”就会发现，b)的颗}i粒径要明显小于a)的，而根据图

3．3中强度的曲线可以看出．掺杂9m01％A1203试样的强度几乎要高出无掺杂试样

强度的一倍。晶粒越小．材料中晶界比倒越大。而事实上，品界比晶粒内部结台

力要弱，但是在沿晶断裂时，裂纹扩展要走的道路迂回曲折，晶粒越细，裂纹路

径越长：加之裂纹表面上晶粒的桥接咬合作用还要消耗多余部分能量，所以品界

的增加使材科的强度增加。

f2)气孔率和强度的关系

辱
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图3-14 9mol％A1203／Z门2的抗弯强度与气孔率之间的关系(25℃)

Fig 3-14 F1exu陀sn．en鲥1 of9m01％A1203，Zr02舔a fIlnction ofporosi妙(25℃)

气孔的存在不仅直接降低承载的有效横截面，还能引起应力集中(如对于孤立

的球形气孔，应力增加一倍)。所以随着气孔率的增加，陶瓷材料的断裂强度将呈

指数规律降低。根据式3—6密度与气孔率的关系，算出材料的气孔率。

只：蛆×100％ (3．6)
‘

口

式中：Dt为试样真密度；Db为试样测试的体积密度。

由图可以看出，材料的抗弯强度与气孔率接近于指数关系，随着气孔率的减

小，抗弯强度以较大速率增加。下面是最为常用的Ryske诵tsch经验公式【62】：

Gf可o eXp(砷) (3-7)

式中，p为气孔率；oo为完全致密(即p：0)时代强度；n为常数，一般在4~7之间。

由式3．7推断，当p=10％时，陶瓷的强度就将下降到无气孔时的一半。

(3)晶界相、温度及其它因素对材料强度的影响

陶瓷材料在烧结时加入烧结助剂，以形成一定量的低熔点相来促进致密化，

烧结完毕这些低熔点相便在晶界或角隅处遗留下来形成晶界相。晶界相的成分、

性质和数量对强度有很大影响。材料的强度还与试样的体积有关，体积越大，试

样越长，含有零界危险裂纹的概率就越大，断裂强度就偏低，此即所谓的尺寸效

应。材料的表面粗糙度也会显著影响陶瓷的强度，表面越光滑，缺陷越少，缺陷
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尺寸越短，强度越高。陶瓷材料耐热性好、高温强度高，当温度T=0．5Tm(Tm为熔

点)时，陶瓷的强度基本不变。

3．2．4复合陶瓷的断裂韧性与微观结构

作为研究含裂纹物体的强度和裂纹扩展规律的科学，断裂力学认为断裂是既

存宏观裂纹扩展的结果，阐明了宏观裂纹降低断裂强度的作用。表征材料断裂力

学性能指标中，断裂韧性最为重要。

断裂韧性即为零界应力强度因子KIcf63】：

必盯=№f√c (3—8)

式中，Y是由裂纹类型、试样几何形状和尺寸决定的无量纲系数，称为几何形状

因子；of为断裂时的外加应力；c为裂纹半长度。对于脆性材料的平面应力状态，

有：

K，f=√2研。 (3-9)

式中，E为弹性模量；丫。为断裂表面能。

从式3．8和式3．9可以看出，断裂韧性不仅和裂纹尺寸有关，陶瓷断裂韧性的

决定因素和强度一样，也决定于弹性模量E、断裂表面能丫。的大小。

(1)显微组织结构因素

同强度类似，晶粒越细小，材料的韧性越高。晶粒的细化必然提高晶界的的

比例，裂纹沿晶扩展经过路径要曲折，能吸收多余的能量，从而提高断裂韧性。

晶粒的形状同样对韧性有较大的影响，可归结为晶粒长径比的影响。一般来

说，晶粒长径比增大，断裂韧性增加。图3．15为不同形状晶粒的微观结构。

从中可以观察到：在没有掺杂A1203的试样在1450℃热压烧结所得的Zr02颗

粒基本都为球形，颗粒的颈部刚刚连接，颗粒与颗粒之间有较多的孔隙。而添加

～203后的试样同样在1450℃下热压烧结，但其基体颗粒已经变为多面体，可见

其平直的晶界，这种晶粒形状有助于致密化，和～203颗粒能有较大的接触面，

使其更加稳定。反观A1203颗粒为球形，有一部分已经溶入到多面体的基体当中。

而c)图提高烧结温度，基体晶粒趋于规则化，A1203晶粒已经长成为棒状，大多位

于晶界处，有少部分穿过了基体颗粒。而三者的断裂韧性分别为5．7，8．5，

10．2MP如。m。可以看出晶粒形态对断裂韧性有着重要的影响。
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图3一15不同晶粒形状的sEM：曲1450℃烧结无^120F

b)1450℃烧蛄掺9m01％Aj加"c)1550℃烧结掺杂9mo隅^l：O，

Fig 3·15 SEM ofd讯bmnI目in珈ape：a)No鹏A1∞3 sⅫeredm 1450℃．

b)9momAl2q sinl目日Ⅲ1450℃：c)9m01％Aln$；“”mdm 1550℃

(2)第二相Al柏3的强韧化

zr01陶瓷基体主要以相变增韧为主，材料在承载时应力诱发四方相至单斜相

的马氏体相变，产生体积膨胀效应和形状效戍吸收大量能量，是断裂韧性得以改

善。但矾相娈增韧的不足之处在于受温度限制较大，当温度升至一定程度时，
因不能发生马氏体相变，所谓的相变增韧自然失效。而在加入高模量．高强度的

Aboj颗粒后，增加了复合材料整体的断裂表面能，从而选iⅡ韧化的目的。

从圈3-16可以观察到，A1203均匀的分散于基体中，多分散于基体的三叉晶

界处．与m晶粒结合紧密．削弱了晶界出玻璃相对材料性能的不利影响。在断
裂血上留下了诸多韧性窝，延长了裂纹扩展的路径，消耗了能量。
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■墨—■—■■曩l墨t匝互面i墨皿墨一

幽3-16添加12m01％Al舢的试样断口sEM(图中球形小颗粒为A1203)
Fig 3·16 sEMimageof如dI盯e surf峨ofdapedl2md％AI∞，

mp枷deofasphe^cshapelsAl20，)

f3)表面应力及其他因素

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。在材料表面层中形成

预压应力的方法有热处理、表面化学处理和机械变形等方法畔】。温度对韧性也有

较强的影响，当温度升高到某一零界值后，由于原子活动能力增加，低温下不可

动的位错被激活．使陶瓷具有塑性变形的能力。因此材料的断裂受塑性变形控制。

当温度继续升高，二维滑移系开动，位错积群中的一部分位错产生的交滑移松弛

了应力集中．因而有利于抑制裂纹的萌生。由于位错的交滑移随温度升高而变得

活跃，出此产生的对位错塞积群前端应力松弛的作用就越明显。裂纹扩展过程中，

塑性变形会消耗大量的能量，因此有利于断裂韧性的提高。

3_3 A1203，siC，z帕2复合陶瓷的力学性能和微观结构

在9mol A120—zr02复合陶瓷中添加5m01％纳米sic，在1550℃和1600℃下

热压烧结，从图3．17观察到，在无掺杂sic的a)和b)中，基体晶粒较大t晶界较

平直，完整的zr02及晶界清晰可见．试样表面凹凸不平，zr02品粒沿晶断裂时发

生的晶粒拔出现象特征明显。1600℃热压烧结的颗粒粒径相对1550℃烧结的要明

显大，说明在提高烧结温度后，晶粒在继续长大。而在掺杂sic的c)和d)中，断

裂表面非常模糊，几乎不能分辨出单独的z巾2晶粒和晶界，整个试样表现出典型
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的穿晶断裂特征。

豳盘————圈—蕾■墨■髓i衄墨黼蔽鬣黧攀

■墨●———蕾■曩墨■密■盘i匝皇-■墨■■■—■重瞳盘■墨—也i皿墨_
圈3一】7添加5m01％sjc和无添加的复相陶瓷断口sEM：a)1550℃无sjc的A1203，z帕2：

b)1600℃无sic的A12刨砷2：c)1550℃舔加sic；d)1600℃添加s{c
Fi93·17SEMima卫c of自氍t岍qlr南ce ofdoped5m01％SjC and㈣
曲n帅e SiC sinleredml 550℃：b、none SiC si卅e删m16呻℃

c)doped 5mo】％sic smt州m1550℃；由dopcd 5m01％sic sint州m1600℃

纳米sic对zr02晶界的强化作用是复相陶瓷中她晶粒发生穿晶断裂的最
主要作用。在单相zm2陶瓷中，由于加2晶粒热膨胀系数的各向异性，使得部
分zr02晶界上存在着较大的张应力．由此导致zr02晶界强度减弱，并有可能诱

发晶界裂纹的产生。陶瓷在断裂的过程中，内部裂纹沿晶界优先扩展，导致材料

发生沿晶断裂。在添加纳米sic后，由于sic的热膨胀系数远小于z帕z，使得她
晶界在烧结冷却后受到来自晶内sic颗粒施加的压应力。上述晶界压应力提高了

z帕z晶界的结合强度和抗裂纹扩展能力，使材料断裂方式由沿晶断裂向穿晶断裂

转变‘65≈“。

3．4本童小结

l 用聚甲基丙烯酸铵作为分散剂较好的将第二相A1203分散于基体中，颗粒均
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匀，和基体Zr02晶粒结合紧密。

2．A1203／Zr02复合陶瓷的硬度和抗弯强度的峰值出现在掺杂9m01％～203，在

1450℃热压烧结的试样相对密度达到96．5％，硬度和抗弯强度分别达到

1．026GPa和305MPa。

3． 1450℃热压烧结时，添加12mol％A1203的时候断裂韧性达到最大值9．0

MP舢n．m，可能由于组织中存在的显微缺陷能对断裂是主裂纹扩展起到阻碍作

用，使得材料在相对密度略微下降时断裂韧性反而提高。

4．综合力学性能的几个指标，烧结温度在1550℃时候，复合陶瓷的力学性能达

到最优化，断裂韧性值达到10．2 MPa／m。坦。

5．材料的力学性能与晶粒粒径有密切关系，晶粒越细，材料中晶界的含量就越高，

裂纹扩展路径就越长，强度就越大。而舢203的加入有效的抑制了基体颗粒的

长大，这也是材料性能增强的主要原因之一。

6．温度对A1203晶粒的形态有直接的影响，在1450℃A1203晶粒基本都为球形颗

粒；在1550℃烧结试样中有大量的棒状晶粒的出现，这样增加了与基体的接

触面积，增强了晶界。

7．siC的加入更加细化了晶粒，SiC与基体热膨胀系数的差异，使材料的断裂模

式有沿晶断裂转变为穿晶断裂。

37
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第4章Zr02复相陶瓷的强韧化机理研究

陶瓷材料由于具有耐高温、耐腐蚀、耐磨损等优良性能，作为工程材料日益

受到高度重视，但由于脆性问题使其应用受到相当限制。因此，近年来人们在改

善陶瓷材料的强韧化方面进行了大量的研究并取得了一定成果。陶瓷材料强韧化

方法主要有纤维增强法、晶须增强法、颗粒增强、热处理和表面改性法等。其中

颗粒增韧补强法最为简单，并且具有同时提高强度和韧性等许多优点。

Zr02陶瓷中，四方氧化锆是高温稳定相，而单斜氧化锆是低温稳定相。在低

于相变温度的条件下，由于受到稳定剂和基体形貌的抑制，未转化为四方氧化锆

得以保持其界稳状态，一旦基体的约束力在外力的作用下得到减弱和消失，Zr02

粒子就从高能态的四方相转变为低能态度单斜相。Zr02粒子发生相变的自由能平

衡关系为：

△吒／7'2一△G曲御+△％一△以榔 (4-1)

式中：△GM厂r是单位体积四方Zr02相向单斜相转化引起的自由能变化；

△G。h咖．为单斜Z由2相和四方Zr02相之间的自由能差；

△UT为相变弹性应变能的变化；

△U。为激发相变外应力所付出的能量；

△S为单斜相与基体间的界面能和四方相与基体间的界面能之差。

四方Zr02向单斜Z幻2的转化能否发生，取决于转化后系统的自由能是否下

降，发生转化的能量条件应为：

△GM爪，0

即 △Gch锄．≥△UT一△Ua+△S

△S远小于其他两项可以略去。单斜相与四方Zr02的自由能差△G。h锄是相变的基

本动力，相变弹性应变能的变化△UT是相变的阻力。当△Gch锄不足以克服△UT

的抵制作用时，欲促使Zr02相变只能借助于外力。陶瓷体中△UT的存在有利于其

断裂能的提高。

从能量平衡的观点出发，固体中裂纹扩展的临界条件是弹性应变能释放率等

于裂纹扩展单位面积所需要的断裂能。因此，凡是影响这一平衡的因素均可改变

材料的强度和韧性。所以非相变第二相颗粒也可以通过改变能量平衡达到强韧化
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的目的。第二相颗粒增韧补强作用主要源子颗粒与基体之间存在的线膨胀系数仅

与弹性模量E之失配。当在一均匀无限大基体中存在第二相时，颗粒将受到力P【6引．

尸：-娑黑 (4．2)
(1+ym)+2卢(卜2‰)

、 ’

式中△口=唧一‰；

v：泊松比(下标m、p分别表示基体和颗粒)；

E：弹性模量(下标m、p分别表示基体和颗粒)；

△T：当基体的塑性变形可忽略的温度b冷却到室温TR时代温差；

p=EIIl／Ep

这一内压力将在基体中形成径向正应力G，及切向正应力ot：

q印命 (4．3)

旷毛尸◇ (4-4)

式中，R——距球心的距离；

卜_颗粒的半径。

球形颗粒

无限大基体

图4．1无限大基体中球形粒子引起的残余应力场

Fig 4·1 Residual sn．ess field created by spherical particle in in6nite laJ苫e matr恢

从式4．2、式4．3和式4-4可以看出，当△Q>O时，P>O，o，>0，吼<0，即

第二相颗粒处于拉应力状态，而基体径向处于拉伸状态，切向处于压缩状态，这

时裂纹倾向于绕过颗粒继续扩展；当△Q<0时，P<0，o÷<0，ol>0，即第二相

颗粒处于压应力状态，而基体径向受压应力，切向受到拉应力，这是裂纹倾向于

39
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在颗粒处钉扎或穿过颗粒。同时可以看出．由于A d的存在所产生的应力与第二

相颗粒的粒径无关，但只有当颗粒的粒径大于某一临界值时，爿会产生自发切向

微开裂(△Ⅱ>0)或自发径向微开裂(△q<0)，此零界粒径取决于△n及与微开裂相

关的断裂能的大小，因此还需考虑颗粒及其周围基体中储存的弹性应变能的太小，

此弹性应变能与颗粒粒径的立方成正比。因产生径向微开裂时易导致微裂纹联通．

对材料强度不利．而产生切向微裂纹，相当于产生一个颖粒尺寸大小的空洞，同

样对材料强度不利．所以在采用第二相颗粒增韧补强时，一般要求颗粒的粒径小

于导致自发微裂纹的临界粒径。

4．1纳米颗粒对基体晶界的钉扎作用

由图3．9可以观察到，复合陶瓷在髓者第二相纳米AJ203的添加．基体颗粒粒

径在不断的减小，对其微观结构有很大的影响。图4—2是第=相颗粒对基体颗粒

的钉扎作用的显微结构，从图4．2可以看出第二相A1203颗粒位于基体的晶界处，

抑制了晶界的迁移。从而减小了基体颗粒的长大。

鹣_

|封4—2^12q颗粒对基体的钉扎作用

F瞳4—2 A120，pjnnedmamx

根掘zener品界钉扎原理，在复相陶瓷中基体的半均晶粒尺寸(D)与基体中第

二相颗粒的半径(r)和体积岔量(v0有如F关系㈣：

D《r／砰 (4—5)

叩基体晶粒的平均尺寸与第二相的颗粒直径成正比，而与其体积含量成反比。在

纳米复相陶瓷中，纳米增强相的颗粒尺寸很小．这有利于提高纳米增强颗粒对基

体晶界的钉扎作用，促使摹体颗粒尺寸大幅度减小。而根掘Hdl—Pech原理．陶

塑菇矗缒
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瓷材料的强度与其晶粒尺寸平方根成反比的关系，因此纳米复相陶瓷基体品粒尺

寸的减小必将导致材料强度的提高。另外，在纳米复相陶瓷中，纳米颗粒对基体

晶界的钉扎作用还可以显著降低基体晶粒的异常长大的发生．使得材料显微结构

更加均匀，这同样有利于材料中临界尺寸的减小和材料强度的改善。

另外，若多晶材料的破坏是沿着晶界断裂的，对于细晶材料束说，晶界比例

大，当沿晶破坏时，裂纹的扩展要走迂回曲折的道路．晶牲愈细．此路程愈长。

多品材料的初始裂纹尺寸与晶粒度相当，故品靛愈细，初始裂纹尺寸就越小，于

是就提高了材料的强度。

4．2裂纹偏转

裂纹偏转是指裂纹扩展过程中当裂纹6{f端遇上某显微结构单元(或称偏转剂，

denecnon elemeIlt)时发生的倾斜和扭转，即裂纹在材料中呈锯齿状的扩展现象，它

是一种裂纹尖端效应。发生裂纹偏转的主要原因有：第二相to基体弹性摸量的差

异、界面效应或热失配产生的内应力的影响，特别是内应力的不均匀性和界面等

与裂纹的相互作用。如图4—3所不，在主裂纹尖端产生微裂纹时。微裂纹会与主

应力轴垂直．随后微裂纹间又可能形成连接。这这种场台r，断裂后呵以观察到

裂纹的偏转，并使强度和断裂韧性发生变化。裂纹偏转使断裂韧性提高的原因主

要是由于裂纹以锯齿状扩展时表面积的增多和应力场的变化m 7”。

裂纹扩展古向 个
————————+_日z口2掣

裂纹尖端生成的微裂纹

目4‘主裂纹与微裂纹的会台而产生偏转

Fi940 co州unnIon 0fmam cr虻kandmIcm c∽k cr龆Ie denectton
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蚓4．4复相陶瓷的裂纹扩展：a)掺杂9mo‰A1203，无sjc试样l 550℃烧结；

b)掺杂9m01％A】203，5m01％sjc试样1550℃烧结

F％44crack P‘oPagm啪ofcomFlosIk cerarlllcs劬DOPcd 9mol％A1203，none Sic，
b、Do眦d 9mo】％A1203锄d 5mo】％SIC

图4．4为复合陶瓷在硬度计压痕后的裂纹扩展情况，从a)、b)都可以观察到裂

纹旱锯齿状扩展的现象，说明基体中的第二相粒子及第三相粒子对裂纹起到了偏

转的作用。a1在外力的作用下，压痕周围处有大范围的坍塌破坏，而b)这种现象

要明显减少，可见纳米slc颗粒在材料中起到强化基体的作用。

4f3裂纹桥联

裂纹桥联是一种裂纹尖端尾部效应，是发生在裂纹尖端后方由某显微结构单

元链接裂纹的两个表面并提供个使两个裂纹面相互靠近的应力T(u)，即闭合力，

这样导致应力强度因子K随裂纹扩展而增加。当裂纹扩展遇到第二相颗粒时，第

一相颗粒有可能穿晶破坏，也有可能出现互锁现象，即裂纹绕过第二相颗粒继续

沿晶界发展r裂纹偏转)并形成摩擦桥，还有可能形成弹性桥。如图4—5中，第二相

颗粒和基体就形成了弹性桥。颗粒桥联所产生的闭合力与裂纹长度有很大关系，

这是由于裂纹闭台应力为只作用于裂纹尖端尾流区小范围内的“短程力，与裂纹

偏转和分叉等长程力相比，这种力能在相对于更短的裂纹长度范围内，提供直接

的、有效的裂纹扩展阻力，使材料的断裂韧性提高。
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■童，■■——田—盘■茁墨i面—口田_
图4-5第二相颗粒对裂纹的桥联作用

Flg舢5B^dging crackofs啪nd Phase

第二相颗粒的粒径和形状对裂纹桥联的效果影响较大，颗粒越大，与基体结

合的面积越大，相应的与界面结合力就越大，需要更大的能量才能使之破坏；颗

粒的形状同样影响与界面的接触面积，形状越复杂，与界面之间的摩擦力各向异

性越大，相当于反裂纹扩展方向上的阻力就越大，对材料的韧性越有利。

强

—窭I■———国—芑囊匠盘■匠i盘蕾_
蚓4石二相颗粒的形态对材料断裂的影响

F19牟6 Shapeofsecondphase e仃州on ahⅢmj∞

从图4—6可以观察到在1550℃烧结的试样中有大量棒状的A1203晶粒．在A

处断裂面垂直于晶粒的径向，棒状的A1203晶粒从基体中拔出，在断面彤成了突

起的部分，这相当于纤维增韧中显微拔出机制，同样能增强材料的断裂韧性：而

B处断裂面是沿着棒状的A1203晶粒的径向断裂的，这种情形下就没有在A处的

A1203晶粒阻碍裂纹扩展的效果明显，可以看出的是，大部分都是沿着Ab03晶粒

的径向方向断裂，可以预见的是，材料在垂直于此断裂面的韧性要高于这个方向
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上的断裂韧性值。

在桥联颗粒种类和颗粒粒径一定的情况下，增韧效果的大小取决于桥联颗粒

的断裂方式，当基体为弹性介质时，桥联颗粒与基体界面的结合强度是决定基体

约束颗粒变形方式的主要因素。若两相界面结合强度太高(往往发生在过度的界面

反应情况下)，金属颗粒由于受到较大的约束力，因此在较小的形变情况下颗粒就

断裂破坏了【72’731；若界面结合强度太低，则基体不能将外力有效地传递到金属颗

粒，以至于颗粒未能承受较低的载荷就被拔出，同样不会取得较好的增韧效果。

4．4内晶型结构强韧化

在晶体结构各向异性的瓷体中，晶粒膨胀系数的各向异性通常导致晶界张应

力的出现，使晶界强度下降，甚至出现沿晶裂纹等缺陷。另外，当陶瓷材料晶界

上出现玻璃相时，也不利于晶界结合强度的提高。所以，陶瓷材料中晶界通常是

材料中的弱结合点，而纳米颗粒的加入使基体晶粒度断裂模式由沿晶断裂向穿晶

断裂转变(如4．7图)，说明纳米颗粒对基体晶界具有强化作用。这是纳米复相陶瓷

材料强度改善的重要原因。基体晶粒内部的纳米颗粒对基体晶界施加的压应力在

晶内型纳米复相陶瓷中，当晶内纳米颗粒的热膨胀系数小于基体的热膨胀系数时

(本实验中掺杂粒子～203和SiC的线膨胀系数分别为8．8×10击K。1和4．7×10乍～，

都要小于基体Z帕2的线膨胀系数lO．4×10击K。)，由于两者热膨胀系数的差异，将

在基体晶界上施加一个压应力，从而使基体晶界得到强化。此时，在不引起基体

晶粒开裂的基础上，纳米颗粒与基体热膨胀系数相差越大，越有利于基体晶界强

度的提高。

从图4．7可以观察到，较大的第二相粒子一般都位于基体的晶界上，而少部

分的小颗粒进入了基体内部，形成了内晶型的结构。从图4—2更能清晰的看到较

大颗粒很难进入基体晶粒内部，颗粒的大部分还裸露在基体晶粒的外部。可见二

相粒子的粒径和内晶型结构的形成与很大关系。从断裂方式上看，在1450℃烧结

的试样，虽然有少量的穿晶断裂，但还是以沿晶断裂为主，而提高烧结温度到

1550℃后，就存在大量的穿晶断裂现象，逐渐成为主要的断裂模式。从内晶型颗

粒的形态上有原来的球形，也有了棒状的晶粒。说明温度的提高给内晶型结构的

形成提供了动力。
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图舢7不同温度F烧结试样的断裂面的sEM：(曲1450℃； (b)1550℃

F罾4·7 sEM of姗ple’s Fracm"su嘶emdi脚mtempe脚u*：(a)1450℃： (”1550℃

根据烧结理论，在烧结的中、后期，晶界两侧原子在因曲率半径不同引起的

自由焓差的驱动下进行迁移，使界面向自身的曲率中心移动，直至晶界甲直化，

界面两侧自由焓相等为止。此过程伴随着某些小晶粒的消失和大品粒的长大。由

此可见，晶粒生长是晶界迁移的结果。如图4．8所示．当晶界在迁移过程中遇到

第二相粒子时，由于第二相粒子占去了一部分界面，从而使体系的界面自由能下

降。降低的大小正比于第一相颗粒的截面积，其值△G可表示为：

△G=Ⅱ，2y (4_6)

式中：r为第二相粒子的半径：y为第二相粒子的表面能。为了把界面从第二相上

拉开就必须重新增大界面能，结果使界面继续前进能力减弱，晶粒生长受到抑制。

在此过程中第二相粒子是随着晶界一起自口进，或是晶界跃过第二相粒子，将第二

相粒子留在晶内，取决于第二相的最人迁移速率}；及晶界迁移速率‰c％、IJm

分别定义为m 75l：

圪哦‘ (4-7)

％嗨‘ (4．8)

式中：四。、口。分别为基体晶粒界面迁移率和第二相粒子迁移率：凡、R分别为界

面迁移驱动儿和第二相粒子的迁移驰动力。当陉‰，第一相粒子停留在晶界上

被晶界牵着一起移动，第二相粒子对晶界的迁移起着抑制作用，最终形成第二相

粒子分布于品界的微观结构。当}二<l★t品界脱离第二相粒于i口进，将第二相粒

六墟
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子留在晶内，形成“晶内型“结构。晶界迁移速率Bm有如下关系¨oJ：

玩=警 (4-9)

式中，w是晶界的宽度；k为绝对温度下的玻尔兹曼常数；Dgb是在晶界处的扩散

系数，Dgb和温度有如下关系：

耻壤e冲(-剐 件㈣

式中，Dogb是无量纲的常数；R是气体常数；Q曲是晶界迁移的活化能。

gmln b(’undaD’mlgratl(m

图4．8晶界通过第二相粒子时发生形状的改变

Fg．4—8 The黟ain boundary changed when seconda拶phase throu曲out

在烧结早期，晶粒的曲率半径很小，界面迁移的驱动力较大，因此具有较高

的界面迁移率，而此时由于第二相粒子较小，对界面能降低的作用不明显，晶界

以较快的迁移速率跃过第二相粒子而形成晶内型结构。在烧结后期，随着晶粒尺

寸的增大，界面迁移驱动力降低，第二相粒子常常被界面牵着一同移动，并逐渐

集中在界面交汇处，抑制基体晶粒的生长。从图4．6(a)中可以看出，弥散第二相

A1203粒径较小的易进入Zr02内部形成晶内型结构，而粒径相对较大的第二相

A1203颗粒多位于晶界。这是因为在Zr02晶粒生长过程中，当碰到第二相粒子时，

界面能降低，且降低的大小正比于第二相粒子的横截面积。对于粒径较大的第二

相粒子，界面迁移需重新增大的界面能比小颗粒要大，当粒径达到一定程度后，

界面正常曲率所提供的驱动力就不足以使界面越过大颗粒向前迁移形成“内晶型”

结构了。

4．5残余应力场增韧

当第二相颗粒的粒径小于“jn时，在裂纹尖端不能诱发微开裂，但裂纹尖端

将与颗粒周围应力场相互作用，其裂纹扩展的微观过程是裂纹的偏转。这种由于
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裂纹与颗粒周围应力场相互作用导致的裂纹偏转与裂纹直接和颗粒相互作用(不

考虑颗粒周围的应力场)所导致的裂纹偏转不同。由于颗粒复合材料中周期性残余

应力场的存在，复合材料的KIc值为【77】：

K“，o+2q停 (4-11)

式中，klr基体的临界断裂强度因子；
q——局部残余压应力；

D——压应力区的长度。

对均一粒径的第二相均匀分布在基体中，若其颗粒间的中心距为九，则

D=九．d，故：

峨=2q浮 (4-12)

所以增韧值得大小同晶粒粒径有直接关系，经过·些理论化的假设和推导后，增

韧值△KIC与第二相颗粒的粒径d的平方根成正比，即对于残余应力场增韧，第二

相颗粒越粗越有利(在d<“i。时)。

其实，在实际的陶瓷材料断裂过程中，往往是几种增韧机制共同作用，而不

是哪一种单一的情况，而在不同的增韧机理之间，‘又有协同的作用，而不是简单

的叠加。由于本实验中添加到二相粒子和三相粒子的热膨胀系数都小于基体的热

膨胀系数，在烧结冷却过程中，必定会给基体颗粒压应力，在加强晶界的同时，

诱发基体Zr02发生相变，相变的体积膨胀吸收了多余的能量，反过来对二相颗粒

施加一个压应力，使基体和掺杂物之间有更紧密的界面结合。当然在体积发生变

化时，容易引起裂纹的偏转，裂纹趋向于晶界结合较弱的环节，在这个地方有容

易有体积相变的增韧发生。

4．6本章小结

1．A1203大多位于材料的晶界处，对基体起到了钉扎作用，抑制了基体颗粒的长

大，从而提高了材料的强度。

2． 由于第二相颗粒A1203以及SiC与基体的热失配和弹性模量的差异，在主裂纹

扩展时，可以观察到主裂纹与微裂纹的连接，即构成了裂纹的偏转。

3． 第二相粒子舢203对裂纹有桥联作用，在裂纹的扩展过程中，A1203粒子位于
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裂纹处，起到弹性桥的作用，抑制了裂纹的继续扩展；棒状A1203晶粒不仅增

大了在桥联过程中与基体的接触面积，增大了强度，在特定的方向上，还可以

晶粒拔出而消耗能量。

4． 小粒径的A1203进入到基体Zm2内部构成“内晶型”结构，由于A1203和Zr02

热膨胀系数的差异，晶内A1203在烧结降温过程中给基体一压应力，增强了晶

界，还促进材料发生穿晶断裂。
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第5章结论

本文用热压烧结法制备了舢203／Zr02和A1203／SiC／Zr02复合陶瓷材料，与单

相Zr02陶瓷相比，相对密度、硬度、抗弯强度和断裂韧性都有显著的增加，并在

此基础上探讨了强韧化机理，得到如下结论：

1．用聚甲基丙烯酸铵作为分散剂较好的将第二相A1203分散于基体中，颗粒均

匀，和基体Zr02晶粒结合紧密。

2．舢203／Zr02复合陶瓷的硬度和抗弯强度的峰值出现在掺杂9m01％A1203，在

1450℃热压烧结的试样相对密度达到96．5％，硬度和抗弯强度分别达到

1．026GPa和305MPa；而在添加12m01％A1203的时候断裂韧性达到最大值9．0

MP棚。1倥，可能由于组织中存在的显微缺陷能对断裂是主裂纹扩展起到阻碍作
用，使得材料在相对密度略微下降时断裂韧性反而提高；综合力学性能的几个

指标，烧结温度在1550℃时候，复合陶瓷的力学性能达到最优化，断裂韧性

值达到1 0．2 MPa／md尼。

3． 材料的力学性能与晶粒粒径有密切关系，晶粒越细，材料中晶界的含量就越高，

裂纹扩展路径就越长，‘强度就越大。A1203大多位于材料的晶界处，对基体起

到了钉扎作用，抑制了基体颗粒的长大，这也是材料性能增强的主要原因之一。

4．温度对A1203晶粒的形态有直接的影响，在1450℃时A1203晶粒基本都为球形

颗粒；在1550℃烧结试样中有大量的棒状晶粒的出现，棒状A1203晶粒不仅

增大了在桥联过程中与基体的接触面积，增大了强度，在特定的方向上，还可

以晶粒拔出而消耗能量。

5． 第二相粒子A1203对裂纹有桥联作用，在裂纹的扩展过程中，A1203粒子位于

裂纹处，起到弹性桥的作用，抑制了裂纹的继续扩展。

6．SiC的加入更加细化了晶粒，SiC与基体热膨胀系数的差异，使材料的断裂模

式有沿晶断裂转变为穿晶断裂。

7． 由于第二相颗粒舢203以及SiC与基体的热失配和弹性模量的差异，在主裂纹

扩展时，可以观察到主裂纹与微裂纹的连接，即构成了裂纹的偏转。

8． 小粒径的～203进入到基体Z哟2内部构成“内晶型”结构，由于A1203和Z内2
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热膨胀系数的差异，晶内灿203在烧结降温过程中对基体的压应力，增强了晶

界，使材料在外力的作用下向穿晶断裂方式转变。
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