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  摘 要:
 

为了提升SiC陶瓷的强韧性,采用Ti3AlC2 层状陶瓷颗粒作为前驱体原料,将其与SiC粉体混合,并通

过热压烧结工艺,原位引入一种具有特殊结构、尺寸以及表面润湿特性的第二相陶瓷增强体TiCx。探究不同烧结温

度(1550~1950
 

℃)对复合材料致密度、物相分布、微观组织及力学行为的影响,优化制备工艺并筛选出具备组织结

构和力学性能最优的TiCx/SiC复合材料。结果表明:烧结温度为1850
 

℃的样品综合力学性能最佳,其抗弯强度、断
裂韧性及维氏硬度分别高达575.67

 

MPa、8.83
 

MPa·m1/2 和28.59
 

GPa。复合材料的烧结机理及强韧化机制与多种

因素密切相关,包括Ti3AlC2 特殊结构在不同温度下的分解状态,原位自生TiCx 的弥散,单质Al的扩散、转化和逃

逸等。该研究对改进陶瓷及其复合材料的固相烧结方法以及拓宽SiC材料的工程应用具有借鉴和指导意义。
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Abstract:
  

To
 

enhance
 

the
 

strength
 

and
 

toughness
 

of
 

SiC
 

ceramics,
 

the
 

ternary-layered
 

Ti3AlC2 ceramic
 

particles,
 

used
 

as
 

the
 

precursor,
 

were
 

mixed
 

with
 

SiC
 

powder
 

to
 

in-situ
 

introduce
 

a
 

second-phase
 

ceramic
 

reinforcement
 

TiCx
 featuring

 

a
 

special
 

structure,
 

size,
 

and
 

interface
 

wetting
 

by
 

hot
 

pressing
 

sintering.
 

This
 

work
 

mainly
 

focuses
 

on
 

exploring
 

the
 

effects
 

of
 

sintering
 

temperatures
 

(ranging
 

from
 

1550
 

℃
 

to
 

1950
 

℃)
 

on
 

the
 

density,
 

phases,
 

microstructures
 

and
 

mechanical
 

behavior
 

of
 

as-synthesized
 

composites,
 

aiming
 

to
 

optimize
 

preparation
 

processes
 

and
 

screen
 

TiCx/SiC
 

composites
 

with
 

optimal
 

microstructure
 

and
 

mechanical
 

performance.
 

The
 

results
 

show
 

that
 

the
 

sample
 

obtained
 

at
 

1850
 

℃
 

exhibits
 

the
 

best-
performing

 

mechanical
 

behavior,
 

with
 

its
 

flexural
 

strength,
 

fracture
 

toughness,
 

and
 

Vickers
 

hardness
 

reaching
 

up
 

to
 

575.67
 

MPa,
 

8.83
 

MPa·m1/2
 

and
 

28.59
 

GPa,
 

respectively.
 

The
 

sintering
 

mechanism
 

and
 

toughening
 

mechanisms
 

of
 

the
 

composites
 

are
 

closely
 

related
 

to
 

various
 

factors,
 

including
 

the
 

decomposition
 

behavior
 

of
 

the
 

unique
 

structure
 

of
 

Ti3AlC2 at
 

different
 

temperatures,
 

the
 

dispersion
 

of
 

in-situ
 

generated
 

TiCx,
 

as
 

well
 

as
 

the
 

diffusion,
 

transformation,
 

and
 

escape
 

of
 

elemental
 

Al.
 

The
 

study
 

has
 

reference
 

and
 

guiding
 

significance
 

for
 

improving
 

the
 

solid-phase
 

sintering
 

methods
 

of
 

ceramics
 

and
 

their
 



composites
 

and
 

broadening
 

the
 

engineering
 

applications
 

of
 

SiC
 

materials.
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0 引 言

  碳化硅(SiC)是最具代表性的先进陶瓷材料之

一,具有高强度、高硬度、抗氧化、耐腐蚀和耐高温等

诸多特性,在耐磨轴承、硬质切削、刹车制动等关键

部件,以及航空航天、核能工程等高精尖领域具有广

阔的应用前景[1-4]。然而,SiC陶瓷因为具有脆性大

和无韧性等本征缺陷,在作为结构或承载部件时具

有很多不稳定因素和安全隐患,这严重制约其在工

程结构领域的发展[5-7]。
引入颗粒增强体对SiC陶瓷基体进行颗粒强

韧,是改善SiC陶瓷脆性的一种行之有效的方法。
与其他常见方法(如纤维或晶须强韧化)相比,颗粒

强韧SiC基复合材料的方法具有显著优势。该方法

制备的复合材料致密度高、物相分布均匀,而且制备

工艺简单,对设备要求低,生产能耗更低,具备更高

的成本效益,适合规模化生产和商业推广。因此,颗
粒强韧SiC基复合材料无疑是一种高效手段[8-10]。
例如,Shoulders等[11]以不同尺寸以及质量分数的

B4C粉体与SiC粉体为原料,通过热压烧结制备出

B4C/SiC陶瓷基复合材料,制备工艺简单,获得的复

合材料物相分布均匀,综合力学性能较纯SiC陶瓷

提升明显。
碳化钛(TiC)具备高强度、高硬度、抗腐蚀和耐

高温等优异的力学和高温特性,是一种性能优异的

增强体候选。在此基础上它相较SiC韧性更好、制
备成本更低,且与SiC具有优良的物理适配性和化

学相容性[12-14],因此SiC陶瓷中引入TiC有望进一

步改善SiC陶瓷的韧性和强度等关键力学性能,提
高其工程可靠性。

而如何将TiC颗粒增强体适当地引入至SiC基

体中,并获得优异的异质界面结合,对于复合材料在

孔隙率、致密度、综合力学性能和高温性能等方面有

着至关重要的影响[15-17]。近年来,研究人员就发现

一种可以向复合材料中原位引入TiC颗粒增强体

的方法。该方法利用一种三元层状金属陶瓷材料

MAX相材料———Ti3AlC2,成功制备出具备良好异

质界面结合的复合材料,并且基体的各项力学性能

提升明显。例如,Hu等[18]以Ti3AlC2与Ni金属为

原料,通过混合原位合成法制备TiC/Ni3(Al,Ti)-

NiAl复合材料。在高温环境下,六方晶Ti3AlC2 中

Al原子层的脱嵌扩散,导致结构转化,从而原位生

成了非化学计量比型TiCx 颗粒增强体。这些增强体

相较于传统TiC晶粒尺寸更为细小,且与基体的界面

润湿性更佳。因此所制备的复合材料综合力学性能

得到显著提升,其中抗弯强度及断裂韧性分别可达

(665±26)MPa和(10.23±0.40)MPa·m1/2。Jiang
等[19]则在高铬白口铸铁金属基体中通过引入

Ti3AlC2前驱体原料,制备出原位TiCx/HCWI金

属基复合材料,烧结过程中熔融铁充分润湿并分离

层状Ti3AlC2,从而原位形成近球状TiCx 颗粒。这

些尺寸细小且弥散分布的球状TiCx 颗粒可以有效

提升原位TiCx/HCWI金属基复合材料物理性能。
本文采用Ti3AlC2 陶瓷颗粒作为前驱体原料,

通过热压烧结工艺,原位引入一种具备优异性能的

TiC颗粒增强体来强韧化SiC陶瓷,以提升SiC陶

瓷的强度并改善其脆性。在此基础上,探究不同烧

结温度(1550~1950
 

℃)对复合材料致密度、微观组

织结构及力学性能的影响,进而优化烧结制备工艺,
筛选出力学性能最优的TiCx/SiC复合材料,为SiC
陶瓷及其复合材料的相关研究提供参考和借鉴。

1 实验部分

1.1 实验原料

  β-SiC粉体(99.9%,500
 

nm,秦皇岛一诺高新

材料开发有限公司);Ti3AlC2粉体(99%,400目,约
39

 

μm,中诺新材(北京)科技有限公司);无水乙醇

(分析纯,AR,95%,天津市康科德科技有限公司);
聚乙二醇(医药GMP级,上海麦克林生化科技有限

公司);去离子水(实验室自制)。
1.2 实验步骤

  首先将纯度为99%的Ti3AlC2粉体与β-SiC粉

体按35∶65的质量比称量,随后混合加入不锈钢球

磨罐中,球磨介质为无水乙醇,球料比4∶1,在转速

300
 

r/min下球磨12
 

h。之后取出球磨浆料,放入

60
 

℃烘箱中干燥24
 

h以上。接着将干燥后的粉体

利用研钵研碎并过300目筛(约54
 

μm)。然后再利

用油压式粉末压片机干压制备素坯。最后将压好的

素坯置入高温石墨模具,放入高温热压烧结炉中致

密化烧结:烧结温度范围为1550~1950
 

℃,采用分
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段升温程序(20~100
 

℃阶段4
 

℃/min;100~1300
 

℃阶段20
 

℃/min;1300~1850
 

℃阶段10
 

℃/min),
同时设置30

 

MPa烧结压力并保温1
 

h,最终通过循

环水冷却获得最终陶瓷产物。
1.3 性能测试

  首先将获得的TiCx/SiC复合材料先后进行线

切割机初加工(J5060C1)、SiC砂纸粗抛、金刚石研

磨膏精细抛光、倒角处理后,得到3
 

mm×4
 

mm×
40

 

mm的长条试样。
然后利用阿基米德排水法结合天平测试材料表

观密度和相对密度,具体方法参考文献[20];接着采

用三点法测试材料的抗弯强度(电子万能材料试验

机,WDW-10,长春新试验机有限责任公司),设置测

试条件:跨距30
 

mm,加载速度0.5
 

mm/min,每组

样品测试3组(编号为1#、2#、3#)数据并取平均

值。随后采用单边V型切口梁法(SEVNB)测试材

料的断裂韧性[21](电子万能材料试验机,WDW-10,
长春新试验机有限责任公司),设置测试条件:跨距

15
 

mm,加载速度0.05
 

mm/min,每组样品测试3
组(编号为1#、2#、3#)数据并取平均值。

最后采用X射线衍射仪-D8 Discover(XRD,布
鲁克(北京)科技有限公司)对样品的物相进行分析

表征,设置条件Cu-Kα辐射,管电压和管电流分别

设置40
 

kV和40
 

mA,2θ范围为5°~80°,扫描速度

5(°)/min。同时采用场发射扫描电子显微镜-
GeminiSEM

 

500(SEM,德国蔡司公司)对材料的微

观组织结构进行形貌和物相表征以及能谱分析

(EDS,德国蔡司公司),设置加速电压10
 

kV。

2 结果与讨论

2.1 烧结温度对试样物相组成的影响

  图1(a)为5个不同烧结温度(1550、1650、
1750、1850

 

℃和1950
 

℃)条件下热压制备的TiCx/
SiC复合材料的XRD图谱,图1(b)—(c)分别为33°~
39°以及59.5°~61°位置局部放大的XRD图谱。图

1(a)显示:5个样品中均存有明显的SiC(3C立方

相)以及TiC(立方相)的特征峰,其中显著的TiC特

征峰说明了样品在温度超过1550
 

℃后Ti3AlC2 相

均会有效分解形成原位TiCx 相,该结果与文献报

道结果[22]相吻合,即Ti3AlC2 相会在约1400
 

℃后

开始有序分解并形成非化学计量比的TiCx 组织。
初步判定5种复合材料的主要物相组成均为基体

SiC相与增强体TiC(TiCx)相,物相较为纯净且无

明显其他杂质峰干扰,物相组成和分布结果较符合

实验预期,说明在相关工艺下获得的样品均较好体

现出实验的可行性以及理论设计的合理性。

图1 不同烧结温度下TiCx/SiC复合材料的XRD图谱

  进一步分析图1(a),当烧结温度为1550
 

℃和

1650
 

℃时,图谱的低角度区间显示有少许Ti3SiC2
特征峰。该温度区间内,复合材料中杂质相Ti3SiC2
的出现可能是部分Ti3AlC2 分解前,其层状结构中

部分Al元素被Si元素取代所导致。对此,文献
[23]表明,Ti3SiC2的形成温度在1385

 

℃,而分解温

度则从1450
 

℃开始,1600
 

℃以上基本完全分解,故
1550~1650

 

℃的TiCx/SiC复合材料中存在少量

Ti3SiC2相,而1750
 

℃及以上温度的TiCx/SiC复

合材料中Ti3SiC2相几乎完全分解,该结果与XRD
分析结果相吻合。

值得注意的是,图1(a)中5组TiCx/SiC复合材

料均显示较低的Al2O3特征峰,表明复合材料中存在

少量的Al2O3 相。该相可能源于Ti3AlC2 中逃逸的

Al元素与粉体表面天然存在的杂质氧或晶体晶格内

少量晶格氧的化合。对比5组复合材料的Al2O3 特
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征峰,在1750
 

℃及以下温度相较明显,当烧结温度到

达1850
 

℃与1950
 

℃时则几乎观察不到。对此,文献

[24]表明,Al2O3煅烧温度在1200~1400
 

℃,因此试

样在较低烧结温度下容易生成Al2O3 物相。但是高

温高压的烧结环境加上局部Ti3AlC2 相分解反应释

放的热量,容易形成局部高温,那么熔点在2000
 

℃附

近的Al2O3 相就会分解并以蒸汽形式逃逸,因此

1850~1950
 

℃的TiCx/SiC复合材料几乎检测不到

Al2O3物相。综上,1850
 

℃以上烧结温度下烧结获得

的TiCx/SiC复合材料物相更为纯净,物相几乎以增

强相TiC以及基体相SiC为主。
2.2 烧结温度对微观组织及力学性能的影响

  图2为不同烧结温度下TiCx/SiC复合材料的

相对密度数据图,图中显示,随着烧结温度的攀升,
复合材料相对密度也随之持续上升,详细数据见

表1。当烧结温度达到或超过1850
 

℃,复合材料相

对密度升至甚至略超过98%,趋于理论值。该结果

   

与预期相符,即烧结温度越高,烧结过程中可提供的

烧结驱动力越大。大量的烧结驱动力便可进一步促

进前驱体分解彻底、原子迁移、颗粒重排、气孔排除

等,最后促使最终产物实现致密化[25]。

图2 不同烧结温度下TiCx/SiC复合材料的相对密度

变化曲线

表1 不同烧结温度下TiCx/SiC复合材料的相对密度

温度/℃
实际密度/(g·cm-3)

1# 2# 3#
平均密度/
(g·cm-3)

理论密度/
(g·cm-3)

相对密度/%

1550 3.066 2.960 3.071 3.032
1650 3.000 3.023 3.363 3.129
1750 3.333 3.227 3.272 3.277
1850 3.428 3.428 3.440 3.432
1950 3.440 3.476 3.450 3.455

3.51

86.43
89.18
93.42
97.83
98.49

图3 不同烧结温度下TiCx/SiC复合材料抛光表面的二次电子扫描电镜照片(SE-SEM)

  图3为不同烧结温度下TiCx/SiC复合材料抛

光表面的二次电子扫描电镜照片,从图中可以看出:
随着烧结温度升高,复合材料表面的平整性、光滑程

度以及气孔和其他细微缺陷均得到显著改善,这也

与表1相对密度变化趋势大体一致;但在1950
 

℃抛

光样品表面局部区域观察到较1850
 

℃样品更多的
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微缺陷(如孔洞)以及略低的平整度,这可能与上文

提及的局部高温有关。因为过高的烧结温度下部分

晶粒容易过度生长,使得总体晶界数量下降,晶界间

相互机械咬合能力降低,最后部分过大晶粒由于相

互间晶界强度下降在抛光过程中容易发生晶粒沿晶

剥落并形成更多孔洞[26]。综上,从样品整体相对密

度变化趋势来看,1850
 

℃的TiCx/SiC复合材料整

体表现更优。
图4为不同烧结温度下TiCx/SiC复合材料抗

弯强度及断裂韧性数据,随着烧结温度的逐渐上升,
复合材料的抗弯强度以及断裂韧性均呈现出先升后

降的变化趋势,详细数据见表2—表3。表中显示,
1850

 

℃下的TiCx/SiC复合材料表现出远超1550
 

℃下的TiCx/SiC复合材料的抗弯强度以及断裂韧

性,表明烧结温度的提升的确提供更多烧结驱动力,
促进烧结致密化的同时提升了复合材料的综合力学

性能。然而与1950
 

℃下的TiCx/SiC复合材料相

比,1850
 

℃下的TiCx/SiC复合材料却表现出更佳

的综合力学性能,表明过高烧结温度下晶粒的异常

长大会限制复合材料性能提升。因此当烧结温度至

1850
 

℃时,复合材料的综合力学性能明显达到最

优,其抗弯强度和断裂韧性分别达到575.67
 

MPa
和8.83

 

MPa·m1/2。与纯SiC陶瓷相比,其抗弯强

度提高幅度近30%,特别是断裂韧性指标,增幅更

是达到119%。

图4 不同烧结温度下TiCx/SiC复合材料抗弯强度以及

断裂韧性变化曲线

表2 不同烧结温度下TiCx/SiC复合材料抗弯强度

温度/℃
抗弯强度/MPa

1#
 

2# 3#
平均抗弯
强度/MPa

1550 249.00 237.00 242.00 242.67
 

1650 350.00 311.00 350.00 337.00
 

1750 385.00 391.00 400.00 392.00
 

1850 576.00 577.00 574.00 576.67
1950 454.00 459.00 416.00 443.00

 

表3 不同烧结温度下TiCx/SiC复合材料抗断裂韧性

温度/℃
断裂韧性/

 

(MPa·m1/2)
1#

 

2# 3#
平均断裂韧性/
(MPa·m1/2)

1550 4.313 3.327 3.409 3.683
1650 8.806 5.650 5.342 6.599
1750 8.784 9.161 6.875 8.273
1850 9.299 8.371 6.680 8.835
1950 3.783 4.724 4.094 4.200

  图5为不同烧结温度下TiCx/SiC复合材料抛

光表面的背散射扫描电镜照片。当烧结温度较低时

(<1750
 

℃),样品表面可观察到较为明显的晶粒团

聚现象(见图5(a)—(c));随着烧结温度持续升高,
灰白色物相(主要为原位TiCx 增强相)逐渐由絮状

团簇形态向分散的颗粒形态转变(1550~1750
 

℃);
当温度升至1850

 

℃及以上(见图5(d)—(e)),灰白

色物相(TiCx)已基本完全分散并较均匀分布于灰

色基体相中,而细小且弥散分布的TiCx 颗粒通过

钉扎晶界可以实现显著的细晶强化效果,这直接解

释了1850
 

℃的复合材料表现出最佳力学行为的原

因。如图5(g)所示,1850
 

℃的样品抛光表面中,灰
白色相和灰色相形成的异质界面结合非常紧实、无
明显缝隙或其他缺陷,这是高温烧结后致密化程度

提高(>98%)以及材料内部空隙和缺陷减少所导致

的,而不同物相晶粒之间优异的异质界面结合以及

晶粒间逐渐增强的机械咬合和互锁,使得该温度获

得的样品抗弯强度和断裂韧性得到大幅提升[27-28]。
如图5(h)所示,1950

 

℃下的TiCx/SiC复合材料抛

光表面上存在较明显的孔洞,其表现出较弱的晶粒

间咬合力以及较差的宏观力学性能,这也与前文致

密度以及力学性能数据结果相对应,印证了上文高

烧结温度下复合材料晶粒的异常长大现象会限制复

合材料综合力学性能的观点。
2.3 复合材料的烧结机理

  图6为1650~1950
 

℃下样品的背散射SEM照

片,图7为复合材料中不同物相的EDS-point图谱,图
8为1650~1950

 

℃下样品的EDS-Mapping图谱。如

图6(c)所示,复合材料明显以两种物相组成,分别是

灰白色相TiCx 增强体以及灰色相SiC基体。仔细观

察还能发现有少许不太明显的深灰色物相分布其中,
结合图7—图8中EDS能谱单点以及区域面扫描分

析发现,此部分主要为Al元素与O元素,两者不仅

在面分析中呈现高度重合特征且比例近似2∶3,因此

次少量灰黑色物相即Al2O3相,该结果也与前文结果

相呼应,即因Ti3AlC2 原位分解而产生的活泼Al元
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素与SiC粉体中的杂质氧、晶格氧化合形成高温相金

红石型α-Al2O3
[29]。此外,由于大量Ti3AlC2 相分解

所释放的大量热量有效促进了Al元素的扩散与转

化,从而导致部分Al元素以蒸汽形式逃逸,另一部分

转化为高温相Al2O3。上述现象很好地解释了无论

XRD或是EDS均未在1850
 

℃样品中检测到单质

Al,而单质Al的存在会对复合材料的力学性能,尤其

是高温稳定性产生较大不利影响[30]。

图5 不同烧结温度下TiCx/SiC复合材料抛光表面的背散射扫描电镜照片

  特别值得注意的是,在Ti3AlC2 高温分解释放

的大量热量与高温高压的烧结环境共同作用下,Al
元素一系列扩散逃逸的“发汗”行为会驱动原子迁

移、晶粒重排及气孔排出等致密化过程,最终替代传

统烧结助剂实现SiC陶瓷的高效固相烧结。此外,
少量杂质Al2O3在体系中发挥多重积极作用:首先

它能有效消除原始粉体内部的残余氧O元素对复

合材料力学性能和高温特性的不利影响[31];其次它

能有效填补TiCx 与SiC固相烧结过程中极易产生

的一些微物理空隙;更重要的是Al2O3 本身即为低

密度、高强度且具备一定韧性的高温陶瓷相,少量

Al2O3的合理补充对TiCx/SiC复合材料来讲不仅
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不会影响其力学性能,反而可能产生协同强化

效应[32]。
由图8(a)—(c)可见,相较于1850

 

℃的样品,
1950

 

℃的样品中Al以及O元素的含量均明显减

少。虽然原料中Ti3AlC2 分解速率及其Al原子扩

散驱动力均会随着烧结温度的升高而加快,导致复

合材料中Al元素的含量增加,但当温度达到1850
 

℃后Ti3AlC2相已完全分解和转化[33],即复合材料

中Al元素含量基本不发生变化;而1950
 

℃的样品

由于外部温度过高,局部反应温度甚至超过2000
 

℃,致使部分Al2O3 相发生分解,并在局部形成高

蒸气压,最终以单质蒸汽形式扩散逃逸出样品[34],
故而1950

 

℃样品检测到的Al和 O元素含量较

1850
 

℃样品反而略低。同时,原本在1850
 

℃烧结

时由Al2O3较好填充的孔隙由于上述原因在1950
 

℃烧结样品中复现,这一现象直接导致了1950
 

℃烧

结样品的抗弯强度和断裂韧性等关键力学行为相较

1850
 

℃的复合材料有所下降。

图6 1650~1950
 

℃下样品的背散射SEM照片

图7 TiCx/SiC复合材料中不同物相的EDS-point图谱

图8 1650~1950
 

℃下样品EDS-Mapping能谱图
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  如前文所述,不同烧结温度下原位TiCx/SiC
复合材料的物相组成不同,据相关研究可知[35-36],
Ti3AlC2的分解方程式主要有两种模式,如式(1)—
(2)所示:

Ti3AlC2(s)→2TiC(s)+Al(g)+Ti(g) (1)
Ti3AlC2→TiCx+Al (2)

式(1)有Ti单质气体外溢,式(2)无Ti单质形成,因
此两种分解反应主要区别在于有无单质Ti元素形

成。而结合本文XRD、SEM及EDS结果分析,本
文获得的最佳样品(1850

 

℃)的最终产物仅为TiC、
SiC和少量Al2O3,且仅在低温下样品(<1650

 

℃)
有少许Ti3SiC2发现。因此本文的Ti3AlC2 分解方

程式应符合式(2)的无单质Ti形成的化学反应过

程,即分解产物仅为TiCx 和Al。在此基础上,产物

TiCx 可在较低温度下与Si元素反应生成Ti3SiC2
(1550~1650

 

℃),Al则更易与 O元素反应生成

Al2O3(1550~1850
 

℃),如式(3)—(4)所示:
Al+O2→Al2O3 (3)
TiCx+Si→Ti3SiC2 (4)

  综上,上述反应方程式均与上文的XRD、SEM
及EDS分析结果一致,因此,式(2)—(4)为本文

Ti3AlC2于不同温度下的分解及对复合材料中物相

的形成的反应过程及机理。
最后,本文对性能最优的1850

 

℃烧结的TiCx/
SiC复合材料进行表面硬度测试,结果显示,该样品

的维氏硬度达到了29
 

GPa左右,相对于单相SiC陶

瓷的维氏硬度提升了近20%,提升效果明显。图9
为1850

 

℃下烧结制备的TiCx/SiC复合材料裂纹

扩展微观形貌照片,图中显示复合材料内裂纹扩展

模式属于混合扩展,既存在穿过灰色SiC基体相、灰
白色TiCx 相以及灰黑色Al2O3 相的穿晶断裂模

式,又存在围绕增强体TiCx 相的沿晶断裂模式。
该混合裂纹扩展模式充分说明了TiCx-SiC-Al2O3
三者间优异的界面润湿性以及强界面结合,同时也

印证了Al2O3相对TiCx/SiC两相间部分微空隙的

填充效应[37-38]。在TiCx-SiC两相交界处还发现部

分沿界面断裂的裂纹扩展模式,同时还存在多处裂

纹偏转、裂纹桥接的强韧化机制[39]。该现象赋予了

复合材料内部TiCx-SiC-Al2O3 三者间稳固的协同

强韧化机理,实现复合材料的高效增韧补强,这也从

侧面解释了为什么复合材料的抗弯强度、断裂韧性及

硬度等关键力学性能指标均获得了全面提升[40-41]。

图9 1850
 

℃下烧结制备的TiCx/SiC复合材料裂纹扩展微观形貌照片

3 结 论

  本文利用 MAX相材料Ti3AlC2 的自分解特

性,在SiC陶瓷基体中原位引入了一种具有特殊结

构、尺寸以及表面润湿性的非化学计量比TiCx 增

强体,成功合成出一种新型原位TiCx/SiC复合材

料,探究了不同烧结温度对复合材料的微观组织结

构以及多项力学性能的影响,得出以下结论:
a)1850

 

℃烧结温度下的原位TiCx/SiC复合材

料物相最为纯净,主要物相组成为3C-SiC、TiC相

及少量Al2O3 相。该烧结温度下,复合材料的各项

力学性能均达到最优值,其抗弯强度、断裂韧性和表

面硬度分别达到575.67
 

MPa、8.83
 

MPa·m1/2 及

28.59
 

GPa,相较于纯SiC陶瓷性能分别提升了

30%、119%以及20%。

b)Ti3AlC2特殊的高温分解特性及其Al元素

扩散逃逸行为,使得本工艺可以在无烧结助剂辅助

下制备高致密、高性能SiC基复合材料。
c)复合材料中的主要增强体相TiCx 与次要增强

体相Al2O3起到对SiC陶瓷基体协同强化的作用。

d)复合材料中含有特殊层状结构的TiCx 颗粒

增强体,而层状结构固有的自润滑性可能会为复合

材料提供更加优异的耐磨性能,后续工作可以进一

步研究其耐磨性能。
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