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摘要　　通过对燃烧合成技术与超重力技术的集成 , 发展了一种完全不同于粉末烧结技术的

Al2O 3陶瓷的非平衡制备新技术;首先通过超重力场中的燃烧合成反应产生了由陶瓷-金属熔体组

成的超高温混合熔体 , 随后在超重力场中利用金属 、陶瓷 、气孔三相的密度差实现其快速 、 彻底

的分离.在超重力系数 G≥200的超重力场中所制备的陶瓷块体的相组成为单相α-Al2O 3;随着超

重力系数 G的增加 Al2O 3 陶瓷的密度增大 , 最大密度达到 3.89 g/cm
3
;所制备的多晶 Al2O 3 陶瓷

中晶粒的(hk0)晶面沿所施加的超重力场方向表现出明显的织构化特征.
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　　快速凝固技术是制备非平衡态金属材料的常用

方法 , 其过程特征是通过快速冷却的方法抑制形

核 , 从而获得金属的非晶态 , 由此发展出的非晶带

材已在制造配电变压器铁芯等现代工业方面获得了

广泛应用.但长期以来将金属材料的快速凝固技术

用于制备陶瓷材料的研究工作报道很少 , 原因在于

陶瓷的非晶形成能力差 , 形成非晶一般需要高达
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K/ s的冷却速度 , 这在工程上是很难实现

的.直到 2004年 , 美国学者 Rosenf lanz通过巧妙的

组分调整得以在 103 K/ s的较低冷却速度下成功制

备出了非晶 Al2O 3 基陶瓷粉末(平均粒径小于 140

μm), 随后将该粉末在 1300℃烧结即可实现完全致

密化 , 这种通过快速凝固技术制备的非晶 A l2O3 基

陶瓷材料表现出优异的力学和光学性能:其反射指

数高达 1.8 , 可透中波红外光 , 硬度接近 19

GPa[ 1—3] .随后 , 日本学者通过对共晶或接近共晶

成分的陶瓷熔体的快速凝固 , 在仅为 200—500 K/ s

的冷却速度下制备出直径 5 mm 的致密非晶态

Al2O 3 基陶瓷 , 该试样对可见光的透过率高达

85%[ 4] .

非晶陶瓷的研究进展开辟了以非平衡制备技术

制备陶瓷材料研究的新领域 , 被认为是陶瓷材料结

构功能一体化研究的重大突破.由此启发我们:以

铸造工艺制备陶瓷材料在原理上是可行的.但长期

以来 , 粉末烧结技术一直是陶瓷材料的主流制备技

术 , 而以熔铸技术制备陶瓷材料的研究几乎为空

白 , 根本原因在于以下两个方面:一是难以获得超

高温以形成陶瓷熔体 , 二是难以获得超快速冷却速

度以避免晶粒长大 , 因此铸造获得的陶瓷材料一般

晶粒粗大 , 性能劣化 , 不具工程实用价值.

燃烧合成技术是近年来快速发展的材料制备新

技术 , 其中许多热剂型燃烧合成反应能够快速产生

3000K 以上的超高燃烧温度 , 这为获得陶瓷熔体提

供了可能[ 5—9] .如果同时对熔体体系施以超重力作

用 , 即靠旋转造成一种稳定 、 可调的强大离心力

场 , 利用离心力强化传热传质
[ 10]
, 从而起到加速熔

体中气孔排除和实现其快速冷却的作用 , 则有可能

通过铸造工艺而不是烧结工艺获得非平衡结构的陶

瓷材料.这里超重力场是相对于地球重力场而言

的 , 表征其大小的超重力系数(G)可用离心加速度

与地球重力加速度 g之比来衡量.

本文采用以上技术思路尝试制备具有非平衡结

462



构 Al2O 3 陶瓷材料的可能性 , 即 , 采用铝热反应产

生超高温 , 使反应生成的产物(金属和陶瓷)处于熔

融态 , 同时施以超重力分离技术实现金属/陶瓷熔

体的完全分离 , 之后在超重力场作用下实现 Al2O 3

陶瓷的熔铸致密化.

1　实验

实验用原料为:Al粉(粒度:44—75μm , 纯度

>98%)和 NiO 粉 末(粒度:44 μm , 纯 度 >

99.9%), 其配比按铝热反应方程式(1)来确定.

2A l+3NiO =3Ni +A l2 O3 (1)

将 Al粉和 NiO 粉的混合粉末以无水乙醇为介质在

行星式球磨机上混合 2 h , 取出后放入烘箱烘干

12 h , 将干燥好的粉末 200 g 松装入圆柱形高纯石墨

坩埚中(内径 Ф30mm×100mm), 石墨坩埚置于不

锈钢反应器中 , 两者之间填充隔热材料 , 然后将反

应器固定于如图 1所示的超重力反应装置的高速转

子上 , 转子材质为 Ni 基高温合金 , 其另一端为配

重块.启动超重力反应装置 , 将超重力系数 G分别

固定在 200 , 400 , 600和 800四个不同值 , 相应的

样品分别命名为 B1 , B2 , B3和 B4.待旋转稳定后

启动点火装置 , 通过给W 螺旋丝通电加热引燃铝

热剂发生燃烧合成反应 , 之后持续约 20min再停机

取出产物.产物自然分离为陶瓷块体和金属块体.

将陶瓷块体沿平行和垂直于超重力方向切片 、 加工

得到待测样品块体(10mm ×10mm×5 mm).

图 1　超重力燃烧合成装置示意图

　　采用 Archimedes法分别测量块体的密度;采用

扫描电子显微镜(SEM , HITACHIS-4300)观察产

物微观组织形貌;采用日本理学 D/MaX-ⅡB 型 X

射线分析仪对块体不同表面进行物相定量分析.按

式(2)计算得到织构系数 TC(hkl)来表征(hk l)面的取

向程度(织构化程度):

TC(hkl)=
Ihkl
I 0(hkl)

1
n ∑

Ihkl
I 0(hkl)

-1

(2)

　　式中 I(hkl)为实验测得的(hk l)晶面对应衍射峰

强度 I0(hkl)为标准单相α-Al2O 3 粉末衍射强度(JCP-

DS:No.46-1212), n 为计算所采用的衍射峰的个

数[ 11] .

2　结果与讨论

2.1　超重力场中陶瓷与金属的分离以及陶瓷相的

致密化

由图 2所示的陶瓷样品的 XRD 图谱可见 , 在

四种超重力系数下所获得的陶瓷样品均为单相 α-

Al2O 3 , 与标准 α-Al2O 3 图谱相比较无其他结晶相

存在.这表明在G≥200的超重力场中足以实现陶瓷

熔体和金属熔体彻底分离 , 因此能够制备出单相的

α-Al2O 3 陶瓷.

图 2　不同超重力系数 G 所制备的

陶瓷样品 XRD图谱

图 3是所得到的陶瓷和金属的质量随超重力系

数变化的关系曲线.可见所得到的金属 Ni锭的总质

量基本不变 , 但 Al2O 3 陶瓷样品的质量却随着超重

力系数的增加而逐渐增加.这表明在实验所采用的

超重力系数下 , 虽然陶瓷熔体与金属熔体能实现彻
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底分离 , 但于 Al2O 3 熔点高 , 熔体粘度大 , 容易粘

着在石墨坩埚的侧壁上而引起质量损失.这种现象

在相对较小的超重力系数下表现的较为突出 , 冷却

后会得到一个筒状的 Al2O 3 连续附着层;而在较大

的超重力系数下 Al2O 3 熔体流动速度大 , 粘附在坩

埚侧壁上的 Al2O 3层明显变薄.

图 4给出了 α-Al2O 3 块体的密度与超重力系数

的关系.在较低的超重力系数下制备的α-A l2 O3 块

体密度较小 , 这是由于α-A l2 O3 熔体中气孔排除速

度较小 , 在熔点以上温度的短暂停留时间内 , 不足

以完全排除掉所有的气孔 , 随着超重力系数的增

大 , α-Al2O 3 熔体中气孔排除速度增大 , 因而得到

的样品越致密.

　　Al和 NiO体系的绝热燃烧反应温度高达 3524

K , 因此燃烧合成产物是由金属熔体 、 陶瓷熔体以

及气孔三相组成.这三种相组成在超重力场作用下

会发生快速分离 , 相分离速度遵循 Stocks定律:

v = 2
9
(ρ1 -ρ2)
η

agr
2 (3)

式中 v 为熔体中弥散相的沉积速度;r 为弥散相的

半径;a 为离心力;ρ1 为弥散相的密度;ρ2 为熔体

相的密度;η为熔体相的动力粘度.

假设熔体相中弥散相为球形 , 平均尺度取为

10μm , 可在瞬时达到最大速度并且金属熔体及陶

瓷熔体粘度不随温度变化而变化[ 12 , 13] , 则根据(3)式

计算可知:G=800时 , 制备 20 mm 厚陶瓷样品需

要的时间小于 0.1 s;陶瓷熔体中气泡的位移量为

20mm 时所需时间约为 5 s , 也就是说 , 实现陶瓷熔

铸致密化的时间仅为 5 s , 这是超重力熔铸 Al2O 3陶

瓷得以实现致密化的原因所在.

应当提及本文研究的超重力熔铸 Al2O 3 陶瓷技

术与此前许多学者致力于开发的燃烧合成陶瓷内衬

复合钢管工艺的基本原理相似 , 但技术思路迥异 ,

后者为了追求好的陶瓷-金属界面结合强度 , 一般将

超重力系数 G限制在 200以内 , 目的是形成成分渐

变的界面;而本文则在更高的超重力系数下进行材

料合成 , 超重力场起到了两个不可替代的重要作

用:一是实现了陶瓷-金属熔体的完全分离;二是提

高了陶瓷熔体中气孔的排除速度 , 得到了致密的

Al2O 3 陶瓷.

2.2　α-Al2O3 陶瓷的织构特征及微观结构表征

图 5和 6分别为 B1和 B4样品在垂直于超重力

方向(T)和平行于超重力方向(P)的 XRD图谱 , 其

中 B1样品在 T 和 P 两个方向上各个衍射峰强度没

有明显区别 , 而 B4样品在 T 和 P 两个方向上衍射

峰强度差异明显 , 在 T 方向上(hk0)衍射峰强度较

大 , 而在 P 方向上未发现(hk0)衍射峰.

表 1是根据图 5和 6的衍射峰强度计算得到的

不同晶面的织构系数 TC(hkl) , 从中看出:B1样品中

各个晶面在 T 方向上和 P 方向上的织构系数相当;

而 B4 样品中 , 与 c 轴平行的(hk0)面:(110),

(300)和(220), 在垂直于超重力方向的织构系数分
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表 1　由 XRD衍射峰强度计算出的 Al2O3样品在垂直于(T)

和平行于(P)超重力方向(hkl)面的织构系数 TC(hkl)

TC(hk l)

S amp le

B1 B4

T P ΔTC1 T P ΔTC4

(012) 0.50 0.52 0.02 0.83 0.23 0.60

(104) 0.59 0.52 0.07 0.30 1.83 1.53

(110) 1.79 1.37 0.42 1.98 0.00 1.98

(113) 0.48 0.80 0.32 0.68 0.92 0.24

(024) 0.45 0.52 0.07 0.76 0.00 0.76

(116) 0.31 0.55 0.24 0.57 1.48 0.91

(018) 0.29 0.19 0.10 0.20 0.00 0.20

(214) 0.46 0.42 0.04 0.60 0.23 0.37

(300) 0.51 0.86 0.35 0.77 0.00 0.77

(10 10) 0.17 0.59 0.42 0.25 0.00 0.25

(220) 4.28 3.50 0.78 3.15 0.00 3.15

别为 1.98 、 0.77和3.15 , 而平行于超重力方向这三

个晶面对应的织构系数都为 0.这表明 G=800 时 ,

α-Al2O3晶粒的 c轴沿垂直于超重力方向上发生了择

优取向 , 形成具有织构特征的α-Al2O3 陶瓷块体.

如图 7所示 , 所制备的样品 B4 表层及内部晶

粒的排列规则有序 , 晶粒平均尺寸约 50μm , 表层

的晶粒为排列一致的晶体学刻面特征 , 这与文献

[ 11] 报道的采用激光熔融表面处理α-Al2O 3 陶瓷的

表面形貌特征类似 , 这种刻面形貌的形成与超重力

场中燃烧合成非平衡制备过程密切相关 , 有关其形

成机制的研究将另作报道.这种织构特征为充分利

用 Al2O 3 陶瓷各向异性提供了可能 , 也展示了超重

力场中燃烧合成熔融铸造技术在陶瓷材料制备上的

应用前景.

图 7　样品 B4的微观组织形貌观察

(a)为样品上表面晶粒分布;(b)为样品内部垂直于超重力方

向上晶粒分布

3　结论

通过对燃烧合成技术与超重力技术的集成 , 发

展了一种在超重力场中通过燃烧合成熔铸获得致密

的 Al2O 3 陶瓷的非平衡制备技术;其过程实质是通

过燃烧合成反应产生的超高温获得金属与陶瓷的过

热熔体 , 随后在超重力场中利用金属 、陶瓷 、 气孔

三相的密度差实现其快速 、彻底的分离;在超重力

系数 G大于 200 时 , 可以成功制备出单相致密的

Al2O 3 陶瓷 , 与传统烧结工艺制备的 Al2O 3 陶瓷的

明显差异在于超重力场熔铸制备的 Al2O 3 陶瓷中晶

粒具有明显的强织构特征.
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