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“航空发动机传感器材料技术”专题序言

智能发动机概念重点关注通过主动控制技术打造航空发动机的自适应能力。航空发动机的主动控

制决策由反馈的运行状态数据分析而来，反馈数据的实时性、可靠性决定主动控制的水平。传感器信

号作为反馈数据的唯一直接来源，其性能水平从根本上决定了发动机的智能水平，也是当前航空发动

机研制实验过程中必不可少的关键元器件。传感器一般由传感器材料、信号处理和传输系统组成，其

中传感器材料技术水平直接决定传感器的性能，是传感器研制的关键核心技术。

在高性能发动机的研制过程中，超温和振动两大难题给发动机的实验验证带来极大的风险和挑

战。利用先进的温度和振动传感器对实验过程中航空发动机关键部件的表面瞬态温度和振动状态进行

实时监测，并通过监测信号的分析，由试验台控制系统对发动机做出相应反馈，是解决航空发动机实

验过程中超温和振动问题及判断振动是否由超温引起的有效途径。薄膜热电偶材料和压电材料是实现

温度和振动监测的优选材料。随着新一代航空发动机推重比的不断提高，航空发动机传感器材料技术

将朝着具有更高耐温能力、精度及灵敏度的方向发展。

“航空发动机传感器材料技术”专题包括1篇综述性论文和3篇研究性论文，涵盖了压电晶体、陶

瓷、薄膜热电偶等材料。希望本专题能够帮助读者更好地了解航空发动机温度和振动传感材料技术领

域的现状、发展趋势以及面临的挑战，推动航空发动机传感材料技术的发展。

最后，对组织和支持本专题的所有专家学者表示衷心感谢！特别感谢《材料工程》编辑部及其编

辑的辛勤付出！
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硅酸钛钡高温压电晶体及其传感
器件研究进展
Research progress in fresnoite high-temperature 
piezoelectric crystal and its sensors
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摘要：压电材料作为重要的功能材料，由其制备的结构健康检测器件已被广泛应用于国民经济的诸多领域。随着现代工

业技术特别是航空航天、核电能源和智能制造等的发展，各类高温工况环境对压电材料的性能提出了更高的要求，因此

研制综合性能优异的高温压电材料并将其应用到具有更高服役温度的传感器件中受到了研究者的广泛关注。硅酸钛钡

（Ba2TiSi2O8， BTS）晶体具有较高的电阻率、较低的介电损耗和优良的压电性能，是一种具有良好应用前景的高温压电单

晶材料。本文主要介绍了 BTS 晶体的提拉法生长制备工艺、单晶电弹性能表征、材料相变调控以及采用该晶体为核心元

件研制的声表面波传感器和高温振动传感器的研究进展，最后对新型高温压电晶体及其传感器件的研发进行了总结和

展望。

关键词：硅酸钛钡晶体；提拉法；晶体生长；相变调控；高温压电传感器

doi： 10. 11868/j. issn. 1001-4381. 2023. 000506
中图分类号： O738  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2024）09-0001-10

Abstract：Piezoelectric materials， as important functional materials， have been widely used in various fields 
of the national economy for the preparation of structural health detection devices.  With the development of 
modern industrial technology， especially aerospace， nuclear energy， and intelligent manufacturing， various 
high-temperature conditions have put forward higher requirements for the performance of piezoelectric 
materials.  Therefore， the development of high-temperature piezoelectric materials with excellent 
comprehensive performance and their application in sensor devices with higher service temperatures have 
received widespread attention from researchers.  Fresnoite （Ba2TiSi2O8， BTS） crystal is a kind of 
promising piezoelectric material for high-temperature sensing applications due to its high electrical 
resistivity， low dielectric loss， and excellent piezoelectric properties.  The preparation process of BTS 

引用格式：李亚楠，彭向康，姜超，等 . 硅酸钛钡高温压电晶体及其传感器件研究进展［J］. 材料工程，2024，52（9）：1-10.
LI Yanan，PENG Xiangkang，JIANG Chao，et al. Research progress in fresnoite high-temperature piezoelectric crystal and its 
sensors［J］. Journal of Materials Engineering，2024，52（9）：1-10.
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crystal by Czochralski method， characterization of single crystal electro-elastic properties， phase transition 
regulation， and the research progress of surface acoustic wave sensors and high-temperature vibration 
sensors based on BTS piezoelectric crystal were introduced in this paper.  Finally， the research and 
development of new high-temperature piezoelectric crystals and their sensors were summarized and 
presented.
Key words：fresnoite crystal；Czochralski method；crystal growth；phase transition regulation；high-temperature 
piezoelectric sensor

压电效应是指具有非中心对称结构的电介质材

料在沿一定方向上受到外力的作用时，其内部会产生

极化，同时在它的两个相对表面上产生正负相反电荷

的现象。1880 年，居里兄弟在研究石英晶体时发现了

压电效应现象，后来根据能量守恒原理，推测某些材

料在受到外加电场时也会产生相应的机械形变，并通

过实验测试证实了逆压电效应的存在［1］。压电材料可

以因机械变形产生电场，也可以因电场作用产生机械

变形，这种固有的机电耦合效应［2］使得压电材料在传

感器件、智能结构等工程领域得到了广泛的应用。随

着科技技术的快速发展，压电材料的应用场景已经不

仅仅局限于较为常规的工作环境［3-5］。在一些特殊领

域，系统结构需要在高温下长时作业，这就对内部压

电传感元件的性能提出了更为苛刻的要求（长时工作

温度>482 ℃）。例如在航空航天领域，压电传感器

直接安放在发动机或火箭喷嘴附近，用于发动机的

检测或者燃料燃烧效率的智能管理。由于压电传感

元件大多是输出电荷信号，故其核心压电材料在高

温使役环境下必须具备以下条件［6］：（1）材料应具有

优异的物化稳定性，使其在高温环境中应用时能够

保持稳定的物化性质；（2）在较宽的温度范围内，特

别是高温区，材料应具有较为稳定的压电性能，以

保证器件的可靠性，并且有较小的介电损耗；（3）材

料应具有较大的电阻率，以保证电荷能在元件表面

滞留足够长的时间，以提高工作元件的灵敏性和准

确性。

面对日益增长的高温（>482 ℃）应用需求，研究

人员探究了成本较低且具有较高压电系数的压电

陶瓷材料，但由于其居里温度较低，并且在高温下

容易发生退极化，导致压电陶瓷的实际使用温度偏

低（≤400 ℃）。高性能弛豫铁电单晶虽可获得高的压

电活性（d33>3000 pC/N）［7］，但同样受居里温度影响，

不适于高温环境下的应用。相比于上述压电材料，非

弛豫压电单晶虽然压电系数偏低，但不易发生退极

化，并且能在高温、低压等严苛环境中保持性能相对

稳定，因此成为研制高温压电传感器的首选材料。铌

酸锂  LiNbO3（LN）晶体具有较高的压电活性（d22=

20 pC/N，d15=68 pC/N），但由于 Li 离子在高温环境

下 容 易 挥 发 ，导 致 LN 在 高 温 下 的 物 化 性 质 不 稳

定［8-10］；硅酸铝钙（Ca2Al2SiO7，CAS）晶体在 700 ℃下表

现出较好的压电性能（d11>3. 1 pC/N），然而该系列晶

体易解理，力学性质不稳定［11-13］；氮化铝（AlN）晶体具

有适中的压电活性、高的熔点和电阻率，目前已有耐

温 1000 ℃的压电振动传感器的测试报道，但传感器的

灵敏度温漂偏大（>30%@1000 ℃），且受晶体对称性

影响，性能难以继续优化［14-17］；磷酸镓（GaPO4）晶体具

有较优的压电性能（d11>4. 5 pC/N）、高的相变温度

（933 ℃），然而受单晶生长工艺影响，采用助溶剂法和

水热法较难在短周期内获得大尺寸优质单晶［18-22］；稀

土钙氧硼酸盐（RECa4O（BO3）3，RE 是稀土元素）晶体

具有高的电阻率、适中的压电性能［23-25］和优异的热稳

定性，基于该晶体已成功研制出耐温 1000 ℃的振动传

感器，但该晶体各向异性强、敏感元件加工困难、压电

灵敏度偏低［26-30］。

Ba2TiSi2O8（BTS）晶 体 具 有 较 高 的 熔 点（约

1475 ℃）、优异的压电活性和高温压电稳定性。采用

提拉法能够生长出大尺寸的单晶，成本相对低廉，因

此受到研究人员的关注。BTS 作为硅钛钡石矿物的

主要成分，于 20 世纪 60 年代被发现。Alfors 等［31］研究

了 BTS 的晶格参数和空间群 P4bm。Moore 等［32］详细

分析了 BTS 晶体的结构，并发现在理想的 BTS 晶体

中共有三种格位：Ti—O 五面体，Si—O 四面体，Ba—O
十面体。Kimura 等［33-34］通过提拉法成功生长了较大

尺寸的 BTS 晶体，并采用谐振法测定了晶体的弹性

柔顺常数、介电常数和压电常数。Halliyal 等［35］研究

了 BTS 晶体和玻璃在-150~200 ℃范围内的介电常

数、压电常数以及热释电系数随温度的变化，其中热

释电系数在 190 ℃附近发生转变，介电常数、机电耦

合系数和热释电系数在 160 ℃时达到最大，随后缓慢

减小。Chang 等［36］测试了室温到 200 ℃范围内 BTS
晶体不同方向上的声速，由实验结果推测，无公度相

变的影响导致在相变温度点处出现异常的弹性波。

Cao 等［37］通过测量晶体组分，研究了晶体生长过程中

出现的偏析现象。 Jiang 等［38］研究了 BTS 掺杂晶体
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的生长工艺，并研发了耐温 650 ℃的压电振动传感器

件，开启了该晶体在高温压电传感技术领域中的探索

研究。

本文主要介绍了 BTS 系列晶体的提拉法生长工

艺、晶体电弹性能参数的表征方法、相变调控，阐述了

晶体相变产生的机理，总结了以该晶体为基础的高温

压电传感器件的设计及研究进展。

1　BTS系列晶体的生长

1. 1　多晶料的合成

一般采用固相反应法制备 BTS 系列晶体生长

用多晶料，即把晶体生长所需要的原料按照化学

反应方程式计算配比，通过机械搅拌混合均匀后，

在 高 温 下 进 行 烧 结 反 应 ，即 可 生 成 所 需 要 的 多

晶料。

用于生长 BTS 晶体所用的原料主要有：SiO2， 
BaCO3 和 TiO2，纯度均为 4N 级别。在合成 BTS 多

晶料时，考虑到 TiO2 的分凝系数较高，在晶体生长

过程中容易导致组分偏析，影响单晶质量，因此在

配料过程中用 2% 过量 TiO2 质量配比进行固相反

应。多晶料的反应方程式如式（1）所示。

2BaCO3 + TiO2 + 2SiO2 = Ba2 TiSi2 O8 + 2CO2 ↑

（1）

将按照质量配比称量好的粉末置于机械混料机

中充分混合 20~30 h，然后将混合均匀的粉末放置于

马弗炉中进行预烧，预烧温度为 1000 ℃，烧结时间为

12 h。对预烧后的粉末进行研磨，再次置于混料机中

混合均匀，为了增大原料间的接触面积，将原料粉末

置于压片机中，在 300 kN 的压力下制成料饼。最后将

料饼置于刚玉坩埚中进行二次烧结，烧结温度为

1280 ℃，烧结时间为 24~30 h。固相反应的时间和温

度对于晶体生长所用多晶料的合成有着重要影响，固

相反应越充分，获得的多晶原料物相越纯，单晶的生

长质量越高。

1. 2　晶体的生长

由于水热法和助溶剂法的局限性，一般采用提拉

法制备大尺寸、高质量的 BTS 单晶，如图 1 所示。

晶体生长所用设备为  80 型单晶提拉炉，炉内生

长气氛通常由 98. 0%（体积分数，下同）的氮气和  
2. 0% 的氧气组成。在进行晶体生长时，将合成的目

标物相多晶料以 20 ℃/h 的升温速率升至高于熔点

20~30 ℃附近，选用［001］方向籽晶进行引晶生长。

在引晶阶段，为了减少晶体中的缺陷，需要采用相对

较高的晶升速率达到收细籽晶的效果，即“收颈”。晶

体在生长一段优质的颈部后，进行缓慢降温，降温速

率一般控制在 0. 5~2. 0 ℃/h，生长进入放肩阶段。通

过控制放肩阶段的降温速率、晶升速率以及晶转速率

来达到理想的肩角（一般<90°）。当晶体肩部生长到

预期形状尺寸之后，开始转入恒温等径生长阶段，生

长到理想长度后将晶体从熔体中升温，缓慢提出脱离

熔体，恒温 3~5 h 后进行分段降温，逐渐释放晶体中

的热应力，降温速率为 3~20 ℃/h，以防止晶体开裂。

2　BTS系列晶体电弹性能

2. 1　室温电弹性能

BTS 晶体属于四方晶系  4mm 点群，具有 2 个相

对介电常数 ε（ε11，ε33）、3 个压电常数 d（d 15，d 31，d 33）

和 6个弹性柔顺常数 s（s11，s12，s13，s33，s44，s66）。

根据  IEEE 压电测试标准（ANSI/IEEE standard 
176），设计一系列晶体切型（图 2），对 BTS 晶体电弹性

能进行测算表征。BTS 系列压电晶体的电弹矩阵常

数形式如式（2）~（4）所示。

图 1　提拉法制备 BTS 示意图（a）及实物图（b）
Fig. 1　Diagram of preparation BTS by Czochralski pulling method（a） and its photograph（b）
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（4）

BTS 系列晶体的相对介电常数、弹性常数、机电

耦合系数和压电常数的计算方法和步骤为：

（1）采用平衡电桥法测定  X 方片和  Z 方片的电容

C，然后按照式（5）求算相对介电常数 εT
11 和 εT

33。

εT
ii

ε0
= Cii t

Aε0
 ( i = 1，3) （5）

式中：ε0 为真空介电常数，取 8. 85 pF/m；上角 T 为应

力分量；t为厚度；A 为表面积。

（2）沿着 X 方片厚度方向施加电场，激励厚度切变

振动模态，按照式（6）~（8）计算机电耦合系数 k 、压电

常数 d 15 和弹性柔顺常数 sE
55；对 Z 棒施加纵向电场，激

发纵向长度伸缩振动模态，按照式（6），（9）测量机电

耦合系数 k33 和压电常数 d 33；对 ZX 片沿厚度方向施加

电场，激发长度伸缩振动模态，按照式（10）~（12）测量

压电常数 d 31 和弹性柔顺常数 sE
11，sE

33。

 k 2
1i = π

2
f r

fa
cot π

2 ( f r

fa ) ( i = 1，5) （6）

d 15 = k15 εT
11 sE

55 （7）

sE
55 = 1

4ρ ( )tfa
2( )1 - k 2

15

（8）

d 33 = k33 εT
33 sE

33 （9）
d 31 = k31 εT

33 sE
11 （10）

sE
11 = 1

4ρ ( )lf r
2 （11）

sE
33 = 1

4ρ ( )tfa
2( )1 - k 2

33

（12）

式中：fa 和 f r 分别为谐振频率和反谐振频率；上标 E为电

场强度；ρ为晶片电阻率；l为晶片长度。

（3）弹性柔顺常数 sE
11 利用 d 31 激发的横向长度伸

缩振动模式测量得到，sE
33 利用 d 33 激发的纵向长度伸缩

振动模式测量得到，sE
44（=sE

55）由 d 15 激发厚度切变模式

测量得到，sE
12，sE

66 通过测量旋转切型（ZXt/θ）（θ=30°/
45°），sE

13 通过测量旋转切型（ZYw/φ）（φ=45°），联立式

（13）~（16）得到。

sE ′
11 (θ)= 1

4ρ ( )lf r
2 （13）

sE ′
11 (θ)= sE

11 (cos4 θ + sin4 θ)+ (2sE
12 + sE

66) cos2 θsin2 θ

（14）

sE ′
22(φ)= 1

4ρ ( )lf r
2 （15）

sE ′
22(φ)= sE

11 cos4 φ + sE
33 sin4 φ + (2sE

13 + sE
55) cos2 φsin2 φ

（16）
通过谐振法结合上述公式，计算得到 BTS 晶体的

相对介电常数、压电常数和弹性常数，如表 1 所示［38］。

2. 2　BTS晶体电弹性能的温度依赖性

为开发 BTS 晶体在高温压电传感领域的潜在应

用，Jiang 等［38］探究了 100 kHz 下 BTS 晶体的相对介电

常数 εT
ii /ε0 在室温至 900 ℃范围内的变化规律，并表征

了压电常数 d 15，d 31 和 d 33 在室温至 700 ℃范围内随温

度的变化，如图 3 所示。由图 3（a）可知，εT
11 /ε0 和 εT

33 /ε0

在室温下分别为 16. 3 和 11. 8。与 εT
33 /ε0 相比，εT

11 /ε0 随

温度上升的变化趋势较为稳定，εT
11 /ε0 在 600 ℃时为

图 2　晶体切型

Fig. 2　Crystal cuts

表 1　BTS晶体室温下的相对介电常数、压电常数和弹性常数［38］

Table 1　Relative dielectric permittivities， piezoelectric coefficients and elastic constants of BTS crystal at room temperature［38］

εT
ii /ε0（100 kHz）

εT
11 /ε0

16. 3
εT

33 /ε0

11. 8

dij/（pC∙N－1）

d15

17. 8
d31

2. 9
d33

4. 0

sE
ij  /（pm2 ·N－1 ）

sE
11

7. 5
sE

12

-1. 5
sE

13

-3. 2
sE

33

13
sE

44

25. 5
sE

66

14. 3
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16. 1，变化率小于 2%。而 εT
33 /ε0 在室温到 200 ℃范围

内先缓慢增大至峰值然后减小。这是由于，无公度相

变的存在导致 BTS 晶体的相对介电常数在 160 ℃附

近存在突变，直至 900 ℃介电常数基本保持稳定，变化

率小于 3%。在室温至 700 ℃范围内 BTS 晶体压电常

数随温度的变化如图 3（b）所示。研究证实，在此温度

范围内压电常数 d 15 由 17. 8 pC/N 缓慢降低至 14. 9 
pC/N，并在 140 ℃附近出现一个异常峰，原因是晶体

发生无公度相变。d 31 和 d 33 的稳定性较差，整体变化

率约为 30%，在 140 ℃附近有明显的突变，同样与晶体

的无公度相变有关。

3　BTS晶体的相变调控

3. 1　BTS晶体相变研究

针对晶体中发现的无公度相变问题，国内外研究

人员开展了大量工作。Halliyal 等［35］在研究 BTS 晶体

时发现，其介电常数、机电耦合系数和热释电系数在升

温过程中存在拐点（位于 160 ℃附近）。Chang 等［36］测

试发现，BTS 晶体的无公度相变导致在升温过程中弹

性波的传播速度出现异常。Hoche等［39］对 BTS 晶体的

结构进行了分析，衍射斑点发现 BTS 晶体在常温下存

在非常明显的伴随卫星峰，说明其在常温下处于无公

度相变。Shen 等［40］测试了 BTS 晶体电弹性能，发现

BTS 单晶具有非常高的高温电阻率、较为稳定的机电

性能和较低的介电损耗，指出 BTS 晶体应用于高温压

电传感领域的潜力，然而，相变影响了晶体的热膨胀线

性，使得机电性能在升温过程中发生突变，限制了该晶

体在高温环境下的应用。

为 探 究 BTS 晶 体 相 变 机 理 ，Jiang 等［38］利 用

Fabry-Perot 干涉仪结合光学显微镜和单频 YAG 激光

器（波长 532 nm），对［100］和［001］方向的 BTS 晶体薄

片样品进行了布里渊散射实验，结果表明，［100］方向

只出现对应弹性刚度系数 c11的纵向声子模，峰位约在

42. 5 GHz 处，而［001］方向在整个温度范围内都出现

了比较微弱的横向声子模，峰位约在 19. 1 GHz 处，表

明 BTS 单晶在整个温度范围内仍然是四方对称性。

33. 8 GHz 处的峰位为沿［001］方向传播的纵向声子

模，可明显观察到，［100］方向的纵向声子模的频移在

接近相变温度时出现异常现象，而［001］方向的纵向

声子模在升温过程中并无明显异常。

通过将［100］方向的布里渊光谱与高斯仪器函数

卷积拟合得到布里渊频移 νB 和半峰宽 Γ，如图 4（a）所

示［41］，相 变 温 度 处 的 半 峰 宽 约 为 1. 5 GHz，小 于

Ca2ZnSi2O7 晶 体（约 3 GHz）和 Ca2MgSi2O7 晶 体（约

2 GHz），这是由于，BTS 晶体的无公度相变调制程度

比较弱。分析观察到的布里渊频移和半峰宽，通过式

（17）得到纵向声子模的弛豫时间 τ。
1

2πτ
= ν2

∞ - ν2
0

Γ 0 - Γ∞
（17）

式中：ν∞ 和 Γ∞ 分别为不受相变影响的频移和半峰宽；

ν0 和 Γ 0 分别为实验观察得到的频移和半峰宽。 ν∞ 值

是在远高于相变温度下通过拟合得到的，确定为

44. 434 GHz，Γ∞ 取最高温度 432 ℃处的值，为 0. 9688 
GHz。τ 与温度之间的关系，如图 4（b）所示［41］。可以

看出，接近相变温度时，τ 增大，纵向声子模恢复到平

衡态所用的时间增加，表现为声子软模。说明 BTS
晶体中存在刚性多面体旋转的“刚性单元”模式。

BTS 晶体发生相变的原因主要与两个“刚性单元”

［SiO4］-4 和［TiO5］-6 有关，当多面体偏离原始平衡位

置，通过绕 Z 轴旋转或围绕氧原子平移（到达一定温

度）时，不再受到恢复力（即声子软模化），最终导致相

变发生。

3. 2　Sr取代浓度对 BTS相变的影响

压电性能与晶格参数比（c/a）有关。理论上，BTS
晶体的晶格参数比会随 Sr 取代浓度的增加而减小，因

此 Sr 取代后压电系数会增大。此外，Sr 离子比 Ba 离

图 3　BTS 晶体的相对介电常数（a）和压电常数（b）随温度变化曲线［38］

Fig. 3　Variation curves of relative dielectric permittivity（a） and piezoelectric coefficient（b） for BTS crystal as a function of temperature［38］
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子具有更高的电负性，这表明 Ba 格位上的 Sr 取代对

BTS 晶体相变的调控以及压电性能的提高具有实质

性的作用。为此，Jiang 等［38］采用提拉法生长了不同 Sr
取代浓度（x）的 Ba2-xSrxTiSi2O8（x=0，0. 2，0. 4，0. 6）
晶体，评测其关键电弹常数性能，研究 Sr 取代对 BTS
晶体性能的影响规律，测试结果如表 2 所示。可知，随

着 Sr 取代的增加，厚度剪切模式压电常数 d 15 和纵向

长度伸缩模式压电常数 d 33 显著增加，x=0. 6 时，d 15 和

d 33 分别为 22. 4 pC/N 和 5. 8 pC/N。

通过介电温谱进一步评估 Ba2-xSrxTiSi2O8晶体掺

杂前后的变化，结果如图 5 所示［38］。研究发现，Sr 取
代的  BTS 晶体的相对介电常数  εT

11 /ε0 在室温至 700 ℃
的测试范围内变化不大，并未受到无公度相变的影

响。相比之下，εT
33 /ε0 表现出与无公度相变有关的介电

图 5　Ba2-xSrxTiSi2O8晶体相对介电常数随温度的变化［38］

（a）x=0；（b）x=0.2；（c）x=0.4；（d）x=0.6
Fig. 5　Temperature dependence of relative dielectric permittivity for Ba2-xSrxTiSi2O8 crystal［38］

（a）x=0；（b）x=0.2；（c）x=0.4；（d）x=0.6

图 4　BTS 晶体的布里渊频移、半峰宽（a）和声子弛豫时间（b）与温度的关系［41］

Fig. 4　Temperature dependence of Brillouin frequency shift，half-peak width（a） and phonon relaxation time（b） of BTS crystal［41］

表 2　室温下 Ba2-xSrxTiSi2O8（x=0，0. 2，0. 4，0. 6）
晶体相对介电常数和压电常数［38］

Table 2　Relative dielectric permittivity and piezoelectric 
coefficient of Ba2-xSrxTiSi2O8 （x=0，0. 2，0. 4，0. 6） 

crystals at room temperature［40］

x

0
0. 2
0. 4
0. 6

εT
ii /ε0 （100 kHz）

εT
11 /ε0

16. 3
16. 2
16. 5
17. 2

εT
33 /ε0

10. 8
10. 4
11. 4
11. 7

dij/（pC∙N-1）

d15

17. 8
18. 7
20. 7
22. 4

d33

4. 0
4. 7
5. 3
5. 8
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异常，超过相变温度之后介电常数保持稳定。随着  Sr 
取代浓度的增加，相对介电常数的异常温度点逐渐向高

温区移动。当 x=0. 6 时，Ba1. 4Sr0. 6TiSi2O8晶体的无公

度相变温度超过 400 ℃，证明 Sr 取代可以调节 BTS 型

晶体的相变。

Ba2-xSrxTiSi2O8 晶体的压电常数 d 15 和弹性柔顺

常数 s55 随温度的变化，如图 6 所示［38］。对于不同的取

代浓度，压电常数 d 15 表现出相似的变化趋势，即在相

变之前压电常数 d 15 略有增加，之后随着温度的升高逐

渐减小。图 6（a）中插图为压电常数 d 15 在整个温度区

间内的变化率，可知，当 x=0. 2 时，压电常数 d 15 的变

化率为 7. 4%，是 BTS 晶体（17. 5%）的一半，证实 Sr
取代的 BTS 晶体的压电常数稳定性有所提高，这对在

很宽温度范围内进行的剪切模式振动传感有较大帮

助。由图 6（b）可知，随温度的升高，Ba2-xSrxTiSi2O8晶

体的 s55 最大变化率小于 5. 2%。随着 Sr 取代浓度的

增加，相变点随之提高，这对调控 BTS 晶体性能、拓宽

应用温度范围具有一定意义。

4　BTS基高温压电传感器件研究

4. 1　声表面波传感器研究

声表面波（surface acoustic wave， SAW）传感器［42］

是利用声-电换能器的特征对压电材料基片表面上传

播的声信号进行处理的一种传感器件。Sagnard 等［43］

以 BTS 晶体为基底，设计了声表面波谐振器，并以此

为基础设计了通过无线链路进行探测的无源传感器。

SAW 传感器测量温度的方法有两种：使用延迟线和

使用谐振器。图 7（a）为使用延迟线的原理示意图［42］。

可知，一个换能器向两组反射器发送信号，测量两组

反射器的飞行时间（τ1，τ2），经过数值模拟和设备校准，

得到飞行时间 τ2-τ1的差值。图 7（b）为使用谐振器的

原理示意图［42］。可知，在同一片晶圆上设计了两个不

同取向、不同频率的谐振腔，测量这两个谐振腔的反射

系数（|s11|），可以得到谐振频率 f2-f1的差值。图 7（c）为

Ba2TiSi2O8谐振器在［433. 05~434. 79 MHz］频段的传

递函数［42］。结果显示，该谐振器的谐振频率为 433. 92 
MHz 处在频段中间，并且插入损耗对于商用设备来说

足够小，表明 BTS 晶体能够满足高温 SAW 传感器的

应用需求，并且基于此晶体研制的传感器在［433. 05~
434. 79 MHz］频段的实际使用温度能够达到 700 ℃。

图 6　Ba2-xSrxTiSi2O8晶体的压电常数 d15（a）和弹性柔顺常数 s55 ( b )随温度变化（插图为 d15 的变化率）［38］

Fig. 6　Temperature dependence of piezoelectric coefficient d15（a） and elastic compliance 
constant s55（b） for Ba2-xSrxTiSi2O8 crystal （the inset is variation of d15）

［38］

图 7　SAW 温度传感器原理示意图（a） ，（b）及 Ba2TiSi2O8谐振腔在  ［433. 05~434. 79 MHz］ 频段的传递函数（c）［42］

Fig. 7　Principle diagrams of SAW temperature sensors（a），（b） and transfer function of resonator on 
Ba2TiSi2O8 in ［433.05-434.79 MHz］ band（c）［42］
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4. 2　高温振动传感器研究

结构健康监测用压电振动传感器主要有两种类

型：设计-剪切式和压缩式［44-46］。相比剪切式传感器，

压缩式振动传感器是由质量块和压电元件通过螺栓固

定在底座上，可测量较大的冲击，灵敏度和稳定性较

好。姜超［47］基于 BTS 晶体研究了新型压电振动传感

器。在对 BTS 晶体高温压电性能研究过程中，根据晶

体性能空间各向异性，不断进行晶体切型优化，设计了

一种高温压电性能稳定且具有线性热膨胀系数的压电

敏感切型传感器（ZX/47°），并通过谐振法测算最优晶

体切型的有效压电常数 d*
33 和有效弹性柔顺常数 s*

33 及

其温度依赖性。结果显示，在测试温度范围内，s*
33 未见

明显异常波动，变化率<4%。另外，值得注意的是，d*
33

在室温下约为 8. 8 pC/N，650 ℃时约为 7. 7 pC/N，相

对于初始未优化切型，最优晶体切型的压电性能稳定

性提高了 15%。 Jiang 等［41］研制了以 BTS 晶体为核心

敏感元件的压缩式高温振动传感器，其三维示意图如图

8（a）所示。其中，传感器用敏感元件的尺寸为 9. 5 mm
（外径）×4. 5 mm（内径）×0. 9 mm（厚度），选用三片圆

形压电晶环并联，压电圆环表面采用磁控溅射方法镀

铂金电极，压电圆环和激振质量块组装在中心柱上，并

用螺栓刚性固定，中心柱套用氧化铝绝缘陶瓷管，以防

止短路。采用垂直压缩设计将压电晶体夹在激振质量

块和刚性基座之间，通过预紧螺母将其固定在底座上。

当传感器加速时，会使质量块作用在晶体环上的力增

大或减小，同时产生成比例的电荷输出。传感器的

所有部件均由 Inconel 601 合金制成，该合金在高温

（<1300 ℃）下具有优异的耐腐蚀和抗氧化性能，可以

保护电缆。研制传感器在充满纯氩气的手套箱中由激

光焊机密封封装。图 8（b）为 25 ℃和 650 ℃下输出电荷

随加速度 g 变化曲线。结果表明，传感器输出的电荷

信号具有优异的线性度。同时测试了 BTS 基高温压

电振动传感器在不同频率下灵敏度随温度的变化，如

图 8（c）所示。可知，从室温至 650 ℃ 范围内，采用

120~520 Hz的不同频率激励，传感器灵敏度的最大温

度偏差 σ 约为 1. 8%，表明该传感器具有良好的温度稳

定性。该传感器在 600 ℃和 650 ℃高温下驻留实验如

图 8（d）所示，结果表明，传感器可在 600 ℃下长时间工

作超 200 h，并保持相当高的稳定性，650 ℃下可持续工

作超过 1 h，重复测试发现灵敏度没有降低。

5　结束语

高温压电传感技术对航空航天和核电能源等多

个特殊领域意义重大，在实现对系统的状态监测与故

障诊断、建立完整闭环的结构健康管理系统等方面具

有重要价值。本文以新型高温振动传感器研制为例，

图 8　压缩式振动传感器的分解示意图（a），25 ℃和 650 ℃下输出电荷随加速度变化（b），

不同频率下灵敏度随温度变化（c）及传感器在 600 ℃和 650 ℃下的驻留实验结果（d）［41］

Fig. 8　Exploded view of compression vibration sensor（a），variation of sensor charge as a function of acceleration at 25 ℃ and 650 ℃（b），temperature 
dependence of sensitivity at different frequencies（c） and temperature stability of sensitivity as a function of dwelling time at 600 ℃ and 650 ℃（d）［41］
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介绍了硅酸钛钡  （Ba2TiSi2O8） 压电晶体的研究进展，

包括晶体生长工艺、电弹性能表征及相变调控，并对

BTS 基高温压电传感器件，如声表面波传感器、高温

振动传感器的研发和应用进行了总结。

目前，我国在新型高温压电晶体传感器件研发及

应用方面仍面临着许多问题亟待解决，主要包括以下 3
个方面：（1）严苛环境中压电传感器的工作精度及稳定

性；（2）特殊条件下传感器工作性能的稳定性及抗疲劳

特性；（3）压电传感器抗热冲击性以及电磁场等条件下

传感器信号抗干扰性能等。随着我国航空航天和核电

技术的发展，对高温压电传感器的应用需求增大，而该

类传感器的研发尚处于实验阶段，工艺还未达到产业

化标准。因此，深入开展对 BTS 系列高温压电晶体的

相变调控研究，通过挌位掺杂、离子取代等手段进一步

调控材料的相变温度，提高材料性能，从而拓宽传感器

服役温度，对于推动我国新型高温振动传感器的研发

及应用具有重要意义。
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基于沉积温度的氧化铟锡微结构
调控及性能
ITO microstructures regulation and properties 
based on deposition temperature

马可欣 1，2，曹丽莉 3，罗 飞 2，周海涛 2，王 瑶 1，罗炳威 2*，

徐 毅 4，刘 松 4，孙 坤 5
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摘要：为提高薄膜热电偶在航空发动机高温零部件表面瞬时测温的性能，采用直流磁控溅射法制备氧化铟锡（ITO）薄膜。

通过沉积温度变化调控薄膜的微结构，并采用Ｘ射线衍射仪、扫描电子显微镜、塞贝克测试仪、纳米划痕测试仪等分别表

征薄膜的微观结构、表面形貌、热电性能及界面结合力。结果表明：沉积温度直接决定溅射原子的表面扩散、生长能力及

ITO 载流子迁移率，从而改善其结晶性和热电性能。沉积温度为 450 ℃时，ITO 薄膜表面呈三角形晶粒形貌，薄膜中

In2O3沿（400）择优取向，相比低温沉积的薄膜展现出优异的结晶性，界面结合力达到 10. 89 mN，同时 ITO 功率因子显著

提高，在 900 ℃测试温度下功率因子约为 400 μW/（m·K2），表现出较好的热电性能和高温结构稳定性。

关键词：ITO 薄膜；薄膜热电偶；沉积温度；热电性能

doi： 10. 11868/j. issn. 1001-4381. 2023. 000842
中图分类号： TN377  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2024）09-0011-08

Abstract：To improve the performance of thin film thermocouples for instantaneous temperature 
measurement on the surface of high temperature components of aeroengine， the indium tin oxide （ITO） 
thin films were prepared by DC magnetron sputtering.  The microstructure of the thin film was regulated by 
the deposition temperature.  The microstructure， surface morphology， thermoelectric properties and the 
bonding force of the films were characterized by X-ray diffractometer， scanning electron microscope， 
Seebeck tester and nanoscratch test， respectively.  The results show that the deposition temperature 

引用格式：马可欣，曹丽莉，罗飞，等 . 基于沉积温度的氧化铟锡微结构调控及性能［J］. 材料工程，2024，52（9）：11-18.
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Journal of Materials Engineering，2024，52（9）：11-18.
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directly determines the surface diffusion and growth capability of sputtering atoms， and carrier mobility of 
ITO， thereby improving their crystallinity and thermoelectric properties.  The surface of the film presents a 
triangular grains morphology with a （400） preferred orientation at a deposition temperature of 450 ℃ .  
Compared with the thin film sputtered at low temperature， it exhibits excellent crystallinity， with an 
interface bonding force of 10. 89 mN.  At the same time， the power factor of ITO significantly improves， 
with 400 μW/（m·K2） at 900 ℃ testing temperature， it shows good thermoelectric properties and high 
temperature stability.
Key words：ITO film；thin film thermocouple；deposition temperature；thermoelectric property

实时监测航空发动机高温部件的表面瞬态工作

温度，对发动机安全监控及性能验证具有重要意

义［1-2］。薄膜热电偶具有体积小，响应快、不影响被测

物表面流场的特点，是实现航空发动机高温部件温度

监测的有效方法。将国际标准分度热电偶薄膜化是

薄膜热电偶研制的一个主要方向［3］。然而，金属基薄

膜热电偶存在高温下的氧化偏析，进而导致薄膜热电

偶不稳定［4-5］。氧化铟锡（indium tin oxide，ITO）陶瓷

薄膜热电偶材料具有高熔点、抗氧化、低成本和高塞

贝克系数（α）的特点，与发动机陶瓷热障涂层的热膨

胀系数更为接近，高温下与基底有较强的结合力，成

为高温薄膜热电偶中最有前景的材料［2，6-8］。ITO 薄膜

常用的制备方法主要有磁控溅射、反应热蒸发、电子

束蒸发及化学气相沉积等，其中磁控溅射具有成膜效

率高、膜层质量好以及附着力强等优点，成为 ITO 薄

膜制备常用的方法［6，9］。ITO 薄膜制备过程中，沉积温

度影响衬底表面粒子到达基底时的能量和活性，进而

影响其生长、表面迁移能力及结晶性，是决定薄膜性

能的关键参数之一［10-13］。曾维强等［14］通过直流磁控溅

射制备 ITO 薄膜时发现，结晶性随着沉积温度的升高

而提高，适当的沉积温度能够使薄膜获得较低的电阻

率。Kreider 等［15］制备了 ITO/ATO（Sb 掺杂的 SnO2）

薄膜热电偶，结果表明基底温度、溅射气氛、溅射速率

等制备工艺参数对其热电性能都有影响，不同参数制

备的薄膜热电偶塞贝克系数在 12~80 µV/℃范围内变

化。Gregory 等［16-17］利用磁控溅射研究了不同电子浓

度组成的 ITO 薄膜热电偶，发现其在氧气气氛中能够

承受 1250 ℃的高温，但存在稳定性较差的问题。虽然

ITO 薄膜热电偶较金属热电偶具有较大的热电势输

出，但高温下容易发生元素偏析，导致薄膜热电偶稳

定性变差。因此，研究人员通过退火、元素掺杂等

方法来提高 ITO 薄膜的热稳定性［18-21］。近年来，Luo
等［8，22］研究了 ITO 薄膜微结构对热电偶材料性能的影

响，发现高度有序柱状结构和层柱复合结构的 ITO 薄

膜具有良好的热电灵敏性和稳定性。

本工作采用磁控溅射法，通过调控 ITO 薄膜的沉

积温度获得具有不同薄膜结构、热电性能、界面结合

力及高温稳定性的 ITO 薄膜。利用 XRD、SEM、热电

材料测试系统、纳米划痕测试仪分别对 ITO 薄膜热电

偶材料的成分、微观结构、表面形貌、热电性能、界面

结合力进行表征，为高性能 ITO 薄膜热电偶的研制提

供技术支撑。

1　实验方法

1. 1　样品制备

采用薄膜沉积系统（沈阳鹏程，CK-450D 型），利

用直流磁控溅射法制备 ITO 薄膜。靶材为 ITO 陶瓷

靶（中诺新材），In2O3∶SnO2=90∶10（质量比），靶直径

为 76. 2 mm，厚度为 4 mm。沉积薄膜使用的基底为单

面精抛光的石英玻璃和氧化铝（纯度 99. 95%）。基底

在使用前在无水乙醇和去离子水中超声清洗 15 min
后吹干，并迅速放入溅射真空室内。溅射前本底真空

度低于 5×10-4 Pa。溅射过程中，沉积温度分别为 25，
200，350，450 ℃，工作气压 0. 4 Pa，溅射功率 77 W，基片

旋转速率 3 rad/min，靶材与基底间距固定为 120 mm，

溅射气体为 99. 99% 的高纯氩气，气流量为 25 mL/min，
溅射时间 2 h。每次沉积前均对靶材进行 5 min 预溅

射，以清除靶材表面污染和杂质。采用中温马弗炉

（KLX-13A）研究 ITO 薄膜的高温稳定性，对不同温度

下制备的 ITO 薄膜进行退火处理，退火温度 1150 ℃，

时间 30 min。
1. 2　测试与表征

采用 D/MAX2200 型 X 射线衍射仪对薄膜的晶体

结 构 进 行 表 征 ，测 试 条 件 为 Cu 靶 Kα 射 线（λ = 
0. 154056 nm）；利用 Gemini 300 和 SIGMA 300 带 X 射

线能谱（EDS）的扫描电镜表征薄膜样品形貌；采用纳

米划痕测试仪（Nano Indenter G200）进行纳米划痕测

试，测试过程中，对探针持续施加一个呈线性增加的

载荷（以 1mN/s 的速率增加至 20 mN），针尖保持匀速

移动，扫描速率为 5 µm/s，移动距离 100 µm；采用

Cryoall CTA-3S 热电性能测试设备表征薄膜的电阻

率、功率因子和塞贝克系数。
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2　结果与分析

2. 1　沉积温度对 ITO薄膜微观结构的影响

磁控溅射的工艺参数主要包括溅射功率、工作气

压和沉积温度，为了研究沉积温度对薄膜的影响，将

气压和溅射功率分别固定为 0. 4 Pa 和 77 W，分别在衬

底沉积温度为 25，200，350 ℃和 450 ℃的条件下制备薄

膜，得到不同结构的 ITO 薄膜。图 1 为不同沉积温度

下制备的 ITO 薄膜的 XRD 谱图。可以看出，25 ℃沉

积温度时无明显衍射峰，说明此时在衬底上可能形成

了无定形的非晶薄膜；随着沉积温度的升高，出现与

标准谱图（JCPDS 06-0416）相对应的 In2O3衍射峰，且

强度逐渐增强；450 ℃沉积温度时，（400）衍射峰最强

且锐利，存在晶面择优取向。由此说明，温度升高有

利于 ITO 薄膜结晶性的提升，并利于（400）择优晶面

的形成。此外，ITO 薄膜的衍射峰基本为 In2O3晶体结

构的衍射峰，仅在 450 ℃时出现（101）取向 SnO2 晶体

的择优峰，峰位较标准卡片（JCPDS 46-1088）右移。

这可能是因为，在此沉积温度下，薄膜中大部分 Sn4+

以替代形式进入 In2O3晶格中形成固溶体［23］。

为进一步研究沉积温度对 ITO 薄膜形貌的影响，

对其进行 SEM 表征，如图 2 所示。利用软件测出 25，
200，350 ℃和 450 ℃沉积 2 h 的 ITO 薄膜厚度分别为

1003，998，884 nm 和 669 nm。可知，随着温度的升高，

膜厚减小，衬底表面沉积颗粒的形貌也发生变化，薄

膜晶粒及颗粒尺寸逐渐增大，这与薄膜生长的非自发

成核条件下成核热力学理论一致。根据该理论，薄膜

的晶粒尺寸随沉积温度的增加而增加，临界成核密度

随之下降［24］。由图 2（a-1），（a-2）可见，25 ℃沉积的

ITO 薄膜表面为不规则细小颗粒堆积，平均尺寸约为

9 nm，截面柱状结构不明显。这主要是由于，在较低

温度沉积时形核自由能较小，同时原子的迁移扩散能

力也较低［25-26］，导致沉积粒子就近团聚，来不及生长长

大，结晶数目多。随着温度升高至 200 ℃，表面晶粒尺

寸变大，平均尺寸增加为约 15 nm，但薄膜表面仍能观

察到微小孔隙，断面形貌已呈现棱角，颗粒开始融合，

如图 2（b-1），（b-2）所示。低沉积温度对薄膜的结构

影响较小，200 ℃仅对结晶性有所改善。从图 2（c-1），

（c-2）可以看到，当温度上升至 350 ℃，薄膜表面颗粒

平均尺寸增加至约  25 nm，并呈现不同粒径、不同方向

的团簇晶柱结构，截面图的柱状晶结构也印证该温度

下一维纳米阵列结构更为明显。由图 2（d-1），（d-2）
可知，450 ℃时薄膜表面颗粒呈致密、锐利三角化，晶

粒平均尺寸为 97 nm，粗糙度较高，但结晶性最强，柱

状晶排列更为致密。表明随着沉积温度的升高，ITO
薄膜的晶粒尺寸增大，结晶性增强，此与图 1 的 XRD
结果一致。这是由于，较高的沉积温度为薄膜生长提

供了足够的能量，使其更易扩散成核，薄膜的结晶性

变好，结晶颗粒致密［13，24-26］。综上所述，基体温度是决

定薄膜结构和形貌的主要因素，直接影响沉积粒子的

吸附迁移，温度越高晶粒越大，吸附迁移能力越强，晶

格结构更加完整［27-28］。

2. 2　沉积温度对 ITO薄膜热电性能的影响

图 3 为不同沉积温度下制备的 ITO 薄膜热电性

能随测试温度（100~400 ℃）的变化。对不同沉积

温度的 ITO 薄膜进行升温测试得到塞贝克系数，如

图 3（a）所示。结果显示塞贝克值均为负值，表明制备

的 ITO 薄膜是 n 型半导体。这是因为，In2O3晶体结构

中本征氧空位缺陷和 ITO 中 Sn4+替代 In3+位两种机

制共同作用，贡献了大量自由电子。25 ℃和 200 ℃沉

积的 ITO 薄膜塞贝克系数随测试温度升高而增大，且

在 400 ℃之前总体变化不大。350 ℃与 450 ℃沉积样

品的变化趋势相同，在 300 ℃时塞贝克系数达到最大

值，约为-36 µV/K。当升温至 400 ℃时，薄膜的塞贝克

系数趋于一致，约为-23 µV/K。在 400 ℃以下的测试

环境中，高温沉积的薄膜塞贝克系数高于低温沉积

的，这是因为在较高沉积温度下，晶粒尺寸的增大、薄

膜结晶性的增强和有序晶面的产生减弱了晶界散射，

有利于载流子迁移［24，28］。

电阻率对测试温度的变化如图 3（b）所示，可知

25 ℃和 200 ℃沉积下的样品电阻率变化趋势相同，均

随测试温度的升高而降低，导电性变好，这可能是由

于薄膜材料的微结构在升温过程中不断变化造成的。

根据半导体电阻率（ρ）公式（式（1））所示，薄膜的电阻

率由载流子浓度（n）、电子或空穴电荷量（q）和迁移率

（μ）决定，温度的升高导致晶粒尺寸增大，晶界趋于融

合，晶界散射减少，使得载流子迁移率增加。载流子

图 1　不同沉积温度下 ITO 薄膜的 XRD 谱图

Fig. 1　XRD patterns of ITO thin films at different 
deposition temperatures
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浓度主要由氧空位与 Sn 掺杂的效果决定。如缺陷方

程（式（2））、S4 +
n 掺杂机理方程（式（3））所示，ITO 膜中

主要存在两种类型的本征缺陷：（1）O 位点缺少一个原

子，形成带两个正电的氧空位缺陷和两个结合力很弱

的内部电子；（2）Sn 占据 In 位点，从而形成带一个正电

的反位点缺陷和弱结合的内部电子。当薄膜沉积温

度升高时，一方面，进入薄膜的 Sn 含量增加；另一方

面，薄膜中的氧空位增加使得载流子浓度增高，导致

电阻率下降。而 350 ℃和 450 ℃高温制备的薄膜，在测

试温度较低时其电阻率维持稳定甚至略有升高，结合

图 2 可以看出，薄膜结构致密度高有利于其稳定性。

在 400 ℃时电阻率突然下降，这可能是测试温度升高

引起的结构变化导致的。

ρ = 1
nqμ

( 1 )

O χ
O ⇔ V ··

O + 2e′ （2）

图 2　不同沉积温度下 ITO 薄膜的 SEM 图

（a）25 ℃；（b）200 ℃；（c）350 ℃；（d）450 ℃；（1）表面；（2）截面

Fig. 2　SEM images of ITO thin films at different deposition temperatures
（a）25 ℃；（b）200 ℃；（c）350 ℃；（d）450 ℃；（1）surface；（2）cross section
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SnO 2¾ ®¾¾¾¾¾¾
In2 O 3 Sn•

In + e′+ 2O χ
O （3）

材料的热电性能常用 ZT= α2T
ρκ

表示，其中 Z 为热

电优值，T 为温度，α 为塞贝克系数，κ 为热导率。ZT

越大，材料的热电性能越好。α2/ρ 又被称作功率因子

（power factor，PF），是表征热电材料的重要因数。如

图 3（c）所示，可以看出，高温条件下制备的 ITO 薄膜

相比低温下制备的具有更高的 PF，且 PF 随着测试温

度的升高而增大。因此，虽然随着测试温度的升高，

塞贝克系数和电阻率的变化趋势略有不同，但其综合

指标 PF 一直攀升。因此，沉积温度的适当增加可以

有效提升材料的热电性能，并且适用于高温测试环

境中。

2. 3　沉积温度对 ITO薄膜结合力的影响

ITO 薄膜与基底的结合力是 ITO 薄膜热电偶在

航空发动机严苛环境下应用的一个重要参考指标。

本工作利用纳米划痕仪表征薄膜样品与基底之间的

结合力，对不同沉积温度条件下制备的 ITO 薄膜进行

研究，结果如图 4 所示。3 种不同颜色的曲线代表每个

图 4　不同沉积温度下 ITO 薄膜的纳米划痕曲线

（a）25 ℃；（b）200 ℃；（c）350 ℃；（d）450 ℃
Fig. 4　Nanoscratch curves of ITO thin films at different deposition temperatures

（a）25 ℃；（b）200 ℃；（c）350 ℃；（d）450 ℃

图 3　不同沉积温度下 ITO 薄膜塞贝克系数（a）、电阻率（b）和功率因子（c）与测试温度的关系（100~400 ℃）

Fig. 3　Seebeck coefficient（a），resistivity（b） and power factor（c） of ITO thin films at different deposition 
temperatures as a function of testing temperature（100-400 ℃）
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样品相同位置进行的 3 次扫描，其中，蓝色曲线为零载

荷的预前扫描（pre-scan），红色曲线为施加压力的划

痕曲线（scratching），绿色曲线为划破后曲线（post-
scan），而红色划痕曲线是记录薄膜样品内部力学信息

的关键数据，展现划痕时的划痕距离-深度-针尖载荷

关系；随着针尖载荷的匀速增加，划痕的深度和长度

也均匀增加，直至划痕曲线波动最大的拐点处（划破薄

膜的临界点）。从图 4（a）中可以看出，室温制备的薄膜

在划痕曲线的 244. 2 µm 处出现较大的波动，说明此时

薄膜和衬底之间发生界面断裂，断裂发生深度为

414. 6 nm，临界载荷为 16. 42 mN。临界载荷是一个

综合结果，受薄膜和基材的硬度、结合强度以及薄膜

的结构、厚度等因素共同影响，通常用此表示界面间

结合力［29-30］。由图 4（b）~（d）可知，在 200，350 ℃和

450 ℃ 条件下沉积的样品结合力分别为 21. 6，12. 9 
mN 和 10. 89 mN，对应的临界断裂深度分别为 552，
600 nm 和 346 nm。200 ℃沉积的薄膜结合力表现较

好，且结合力随着沉积温度的升高而减小。这种趋势

的形成主要与两方面因素有关：一方面，随着沉积温

度的升高，薄膜与基底热膨胀系数的差异造成薄膜

内热应力变大，从而导致薄膜结合力减小；另一方

面，虽然提高薄膜的致密度可以增加薄膜与基底间

的结合力，但从形核阶段就沿衬底表面层状生长的

薄膜，其沉积原子更倾向与基底原子结合，结合力优

于柱状生长的。结合图 2 结果，200 ℃沉积的薄膜层

状结构更明显。450 ℃沉积的薄膜划痕曲线波动较为

平缓，其失效时间较长。值得一提的是，图 4（c），（d）
的划痕曲线在薄膜断裂时的剧烈波动前仍显示出微

弱的抖动变化，这有可能是薄膜内部晶体结构发生变

化阻碍了探针的滑动。不同的沉积温度带来的界面

结合力差别较大，需要根据实际应用环境选择恰当的

沉积参数。

2. 4　沉积温度对 ITO薄膜高温稳定性的影响

为了研究 ITO 薄膜的高温结构稳定性，将不同沉

积温度的 ITO 薄膜放入马弗炉中进行退火处理，退火

气氛为空气。结合薄膜的实际使用温度，设定退火温

度为 1150 ℃，退火时间为 30 min。退火后 ITO 薄膜表

面与截面 SEM 图如图 5所示。可以观察到，所有沉积

温度制备的 ITO 薄膜均在退火后出现不同程度的晶

粒尺寸变大和扩散熔融现象。由图 5（a）可见，25 ℃沉

积的薄膜退火后表面晶粒大小不均，大尺寸晶粒间夹

杂着小晶粒，但晶界明显。出现此现象的原因是，高

温退火处理使薄膜内部重新结晶，部分晶粒快速长

大。图 5（b）~（d）的晶粒形状规则，大小基本均匀，从

截面图中可见薄膜仍保持致密结构，排列更加有序，

且纳米边界清晰，展现出较好的结构稳定性。

图 5　不同沉积温度下 ITO 薄膜在 1150 ℃退火 30 min 后的表面与截面 SEM 图

（a）25 ℃；（b）200 ℃；（c）350 ℃；（d）450 ℃
Fig. 5　Surface and cross-sectional SEM images of ITO thin films at different deposition temperatures after 30 min annealing of 1150 ℃

（a）25 ℃；（b） 200 ℃；（c）350 ℃；（d）450 ℃
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由于 350 ℃和 450 ℃制备的薄膜高温下结构致

密、稳定性好，因此利用材料热电测试设备对这两种

薄膜的高温（500~900 ℃）热电性能进行研究，并与

25 ℃制备的薄膜进行对比，实验重复 3 次，结果如图 6
所示。通过对比 3 次实验结果可以看出，350 ℃制备

的薄膜塞贝克系数较稳定，25 ℃获得的薄膜具有最大

的塞贝克值，但在接近 800 ℃时，450 ℃制备薄膜的塞

贝克系数 3 次实验值偏离较大，900 ℃时，25 ℃制备薄

膜的塞贝克系数 3 次实验值偏离较大，数据可靠性不

高。因此，在 500~800 ℃的测试条件下，25 ℃制备的

样品具有最佳的热电势输出，350 ℃制备的薄膜热电

势输出更稳定。从图 6（b）可以看出，所有温度条件下

制备的薄膜在 500~900 ℃的电阻率变化都较小，与退

火前（图 3（b））相比，沉积温度为 350 ℃和 450 ℃的

ITO 薄膜相比低温情况下具有更低的电阻率。这可

能是由于，高温下（400）晶面的择优生长和颗粒的增

大促进了载流子的迁移。但随着测试温度升高，氧迁

移 减 少 了 氧 空 位 并 氧 化 Sn，因 此 电 阻 率 略 有 增

加［23-24］。图 6（c）为 PF 随测试温度的变化趋势和 3 次

稳定性。可以看出，700 ℃以上的数据波动较大，可能

是薄膜失效造成的，但在 700 ℃以下，450 ℃和 350 ℃
制备的薄膜相较于 25 ℃的薄膜展现出更高的功率因

子，其中 450 ℃的数值变化更稳定，900 ℃测试温度下的

功率因子约为 400 μW/（m·K2）。综合来看，通过提高

沉积温度制备的织构化薄膜可以有效实现热电性能

的提升。

3　结论

（1）沉积温度直接决定 ITO 薄膜粒子的表面扩散

和生长能力，通过改变沉积温度可有效调控薄膜结构，

从而改善其结晶性。沉积温度为 450 ℃时，ITO 薄膜

表面呈现三角形晶粒形貌，薄膜中 In2O3 沿（400）晶面

择优生长，相比低温溅射的薄膜展现出优异的结晶性。

（2）高沉积温度下，晶粒尺寸增大、薄膜结晶性增

强有效减弱晶界散射，有利于载流子迁移，使 ITO 功

率因子显著提高，展现出较好的热电性能。其中，

500 ℃以上的高温环境下，沉积温度为 450 ℃的 ITO 薄

膜具有较大的塞贝克系数、最小的电阻率和最大的功

率因子，在 900 ℃测试温度下功率因子约为 400 μW/
（m·K2），同时具有较好的高温稳定性。因此，通过提

高沉积温度制备的织构化薄膜可以有效实现热电性

能的大幅提升。

（3）异质基底镀膜时，结合力随着沉积温度的升

高而减小。其中 200 ℃制备的 ITO 薄膜具有强界面结

合力，450 ℃制备的薄膜失效时间最长，界面结合力

达到 10. 89 mN。
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摘要：通过溶剂热法合成由纳米点组成的均匀 ZnO 亚微球，并将 ZnO 亚微球添加到 PZT5A 粉体中进行放电等离子烧结，

研究 ZnO 亚微球添加对 PZT 陶瓷物相组成、微观结构及电学性能的影响。结果表明：采用放电等离子烧结法能够在

900 ℃保温 5 min 条件下制备出相对密度超过 97% 的 PZT 陶瓷。ZnO 亚微球的添加有利于 PZT 陶瓷的烧结和晶粒生长，

随着 ZnO 亚微球添加量的增加，PZT 三方相（R）的含量逐渐增大。适量 ZnO 亚微球的添加能够改善 PZT 陶瓷的压电性

能和介电性能，ZnO 质量分数为 0. 10% 时，材料的综合性能最优，在 1 kHz 频率下，压电常数 d33=432 pC/N，机电耦合系

数 kp=0. 56，机械品质因数 Qm=69. 8，相对介电常数 εr=1360，介电损耗 tanδ=0. 0227。
关键词：锆钛酸铅；压电陶瓷；放电等离子烧结；压电性能；介电性能
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Abstract：The uniform ZnO submicron spheres composed of nanodots were synthesized by solvothermal 
method and then added to PZT5A powder for spark plasma sintering.  The effects of ZnO addition on phase 
composition， microstructure and electric properties of the lead zirconate titanate （PZT） ceramics were 
studied.  The results indicate that PZT ceramics with a relative density higher than 97% can be prepared by 
spark plasma sintering at 900 ℃ for 5 min.  The addition of ZnO submicron spheres is beneficial for 
speeding up the sintering process and promoting the grain growth of PZT ceramics.  With the increase of 
ZnO addition， the content of the trigonal phase increases gradually.  The addition of a proper amount of 
ZnO submicro spheres can improve the piezoelectric and dielectric property of PZT ceramics.  When the 
mass fraction of ZnO is 0. 10%， the superior overall performance of the material is optimal， at a frequency 
of 1 kHz， the piezoelectric constant d33=432 pC/N， the electromechanical coupling coefficient kp=
0. 56， the mechanical quality factor Qm=69. 8， the relative dielectric constant εr=1360， and the dielectric 
loss tanδ=0. 0227.
Key words：lead zirconate titanate；piezoelectric ceramic；spark plasma sintering；piezoelectric property；di‐
electric property
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压电陶瓷是一种能实现机械能与电能直接相互

转换的功能材料，在传感器、致动器、换能器、热释电

器件及声表面波器件等领域获得了广泛的应用［1-4］。

近年来，利用压电材料进行结构振动控制的研究越来

越多，如美国国防高级研究计划局（DARPA）联合波

音公司和美国航空航天局（NASA）开展了带有压电陶

瓷片的智能旋翼实验，通过在桨叶叶片上安装可偏转

的压电驱动后缘襟翼，实现了对桨毂振动的控制，振

动轮毂负荷降低约 80%［5］。锆钛酸铅（lead zirconate 
titanate，PZT）是 由 锆 酸 铅（PbZrO3）和 钛 酸 铅（Pb‐
TiO3）形成的固溶体，具有较优的压电性能和介电性

能，是目前用途最广的一类压电陶瓷材料［6］。传统

固相烧结法制备 PZT 陶瓷需要在 1200 ℃以上的高

温下煅烧数小时，存在制备周期长、能耗高等缺点，

不符合绿色低碳的发展趋势［7］。此外，高温长时间

煅烧时 PbO 易挥发，不仅会导致材料的成分偏离所

设计的化学计量比，引起性能下降以及产品的重复

性和一致性降低，而且会对烧结腔室和周围环境造

成污染［8］。

放电等离子烧结法利用加热和表面等离子体活

化实现材料的超快速致密化烧结，具有升温速度快、

烧结温度低和烧结时间短等优点。相比传统固相烧

结法，放电等离子法通常能够降低烧结温度数百摄氏

度，且能在数分钟内实现陶瓷材料的快速致密烧结，

烧结材料的致密度超过 95%［9-10］。因此，放电等离子

烧结法不仅能够提高制备效率和降低能耗，而且能够

有效抑制 PbO 的挥发以提升性能，在 PZT 陶瓷的制备

方面具有特殊优势［11-13］。Mudinepalli 等［12］通过高能

球磨法结合放电等离子烧结工艺制备出高致密的

Pb（Zr0. 52Ti0. 48）O3 陶瓷，烧结温度比传统固相烧结法

低 300~400 ℃，烧结时间仅 5 min，且产物具有更优

异的电学和力学性能。纯 PZT 压电陶瓷的性能往往

难以达到实际应用的需求，为了提升其压电、介电性

能，通常采用元素掺杂的方式对其进行改性，通过掺

杂改变陶瓷晶体结构，从而影响其电学性能［14］。此

外，添加氧化物（如 CeO2，Cr2O3，CuO，Fe2O3，Nb2O5

和 MnO2 等）也 有助于优化 PZT 材料的微观结构和

促进晶粒生长，从而改进材料的烧结性能和电学性

能［15-19］。Chen 等［18］通过固相烧结法制备了添加 CeO2

的 Pb（Zr0. 52Ti0. 48）0. 95Nb0. 05O3 多晶陶瓷，发现通过合适

的添加可以提升材料的电学性能。ZnO 已被证实是

一种适用于压电陶瓷和介电陶瓷的烧结助剂，其添

加能够提升产物的相对密度和电学性能［20］。纳米

ZnO 具有更大的比表面积，能够进一步提升陶瓷材料

的烧结效率［21］。

本工作以商业 PZT5A 粉体为原料，通过溶剂热

法合成由纳米点组成的均匀 ZnO 亚微球，采用放电等

离子烧结法制备 PZT 陶瓷材料，系统研究其放电等离

子烧结工艺，分析 ZnO 亚微球添加对 PZT 陶瓷物相组

成、微观结构及电学性能的影响。

1　实验材料与方法

1. 1　材料制备

将 ZnCl2（0. 477 g，3. 5 mmol，分析纯，上海麦克林

生 化 科 技 股 份 有 限 公 司）和 CH3COONa（0. 875 g， 
10. 67 mmol，分析纯，上海阿拉丁生化科技股份有限

公司）加入到 35 mL 一缩二乙二醇（光谱纯， 上海阿拉

丁生化科技股份有限公司）中，加热至 60 ℃搅拌 1 h，
形成均匀溶液。将溶液转移至 50 mL 聚四氟乙烯高压

釜中密封，升温至 200 ℃并保温 3 h 或 5 h，随后自然冷

却至室温。取出产物用无水乙醇超声并离心分离 3
次，放入鼓风干燥箱中在 60 ℃下干燥 6 h，得到 ZnO 粉

体。将不同含量 x（x=0，0. 06，0. 10，0. 20，0. 50，质量

分数/%，下同）的 ZnO 粉体与商业 PZT5A 粉体混合，

以无水乙醇为介质，在行星式球磨机中湿磨 12 h，烘干

后作为前驱粉料。将前驱粉料放入内径为 12. 8 mm
的石墨模具中进行放电等离子烧结，烧结温度 900 ℃，

保温时间 5 min，加压压力 50 MPa。将烧成的样品经

过打磨抛光后涂覆银电极，在 2. 1 kV/mm 的电场作用

下极化 30 min，极化好的陶瓷片静置 24 h 后测试其相

关电学性能。

1. 2　测试与表征

利用 UH5700 型紫外可见分光光度计测试样品的

紫外漫反射光谱。采用 D8 ADVANCE 型 X 射线衍射

仪（XRD）对材料进行物相组成和晶体结构分析，CuKα
（λ=0. 1541 nm），扫描速度 6 （°）/min，扫描范围 10°~
70°。通过场发射扫描电镜（FESEM，FEI Sirion 200）
观察样品的微观形貌。利用阿基米德排水法测试陶

瓷的密度。用 ZJ-6A 型准静态压电常数测试仪对压电

常数 d33进行测量。采用 Agilent 4294A 型阻抗分析仪

测量材料在空气中的串、并联谐振频率和机械品质因

数 Qm 值，并根据串、并联谐振频率值计算得到机电耦

合系数 kp，同时测量样品在 1 kHz 下的相对介电常数 εr

和介电损耗 tanδ。

2　结果与分析

2. 1　物相分析

图 1 为添加不同含量 ZnO 粉体所烧结制备的 PZT
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陶瓷的实物图及紫外漫反射光谱图。图 1（a）为 200 ℃
下保温 3 h 所合成的 ZnO 粉体按不同含量添加后进行

放电等离子烧结所制备 PZT 陶瓷的实物图。可以看

到，纯 PZT 样品呈淡黄色，随着 ZnO 粉体添加量的增

加，颜色逐渐变深。材料的颜色是在其吸收了一部分

波长的可见光后反射光的颜色，而材料吸收和反射光

的性质与其微观结构相关，说明添加不同含量的 ZnO
粉体后 PZT 陶瓷的组织结构发生变化。紫外漫反射

光谱结果如图 1（b）所示，可知所有样品的吸收峰均在

约 260 nm 处，且吸收峰强度较为接近，但随着 ZnO 粉

体添加量的增加，样品的反射度逐渐降低，表明材料

颜色的变化主要与反射光强有关。

添加不同含量的 ZnO 粉体后所烧结制备的 PZT
陶瓷的 XRD 谱图如图 2 所示。由图 2（a）可以看到，所

有样品均显示为单一的 PZT 钙钛矿结构，未发现二次

相的衍射峰，表明采用放电等离子烧结法可以制备出

高结晶的 PZT 陶瓷，相比传统固相烧结法显著降低烧

结温度和保温时间，并且有效避免杂相的产生。此

外，无杂峰还表明，添加的 ZnO 未破坏 PZT 陶瓷原有

的晶体结构，Zn2+进入 PZT 晶格内实现掺杂。放大的

（100）峰和（200）峰的衍射谱图如图 2（b）所示，可以看

到，所制备的 PZT 材料具有明显的（001）/（100）和

（002）/（200）劈裂双峰结构，表明样品具有显著的三

方相（R）/四方相（T）共存的准同型相界（morphot‐
ropic phase boundary，MPB）。此外，从（100）和（200）
衍射峰的变化可以看到，材料的晶体结构和物相组成

随 ZnO 粉体的添加而发生改变。随着 ZnO 粉体含量

的增加，（001）T，（100）T 和（002）T，（200）T 的相对峰强

逐渐降低，如添加 0%ZnO 粉体的 PZT 陶瓷的（001）T

峰强和（100）T 峰强占所有峰强的 11. 61%，而添加

0. 50%ZnO 粉体的 PZT 陶瓷的（001）T 和（100）T 峰强

占所有峰强的百分比降至 10. 82%。同时发现（100）R

和（200）R 峰逐渐增强，表明样品中 R 相的含量逐渐增

大。表 1 为精修后添加不同含量 ZnO 粉体的 PZT 陶

瓷的晶体结构参数，其中 a，b，c，α 为晶胞参数，V 为晶

胞体积。可以看到，样品中 R 相的含量确实随 ZnO 粉

体添加量的增加而逐渐增大。根据离子半径相似准

则，添加 ZnO 粉体后 Zn2+（0. 074 nm）倾向于替代 PZT
中 B 位的 Zr4+（0. 072 nm），其次是 Ti4+（0. 0604 nm）。

不同离子间半径的差别会引起晶格畸变，从而使得

图 1　添加不同含量 ZnO 粉体所烧结制备 PZT 陶瓷实物图（a）及紫外漫反射光谱图（b）
Fig. 1　Photo（a） and UV-Vis absorption spectra（b） of sintered PZT ceramics with different ZnO contents

图 2　添加不同含量 ZnO 粉体的 PZT 陶瓷 XRD 谱图

（a）整体图；（b）局部峰放大图

Fig. 2　XRD patterns of PZT ceramics with different ZnO contents
（a）overall patterns；（b）magnified patterns of local peaks
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PZT 陶瓷的相组成发生变化［22］。然而，过量的 R 相可

能会抑制 MPB 效应，从而导致压电响应下降。从晶胞

参数变化中可以看到，随着 ZnO 粉体添加量的增加，

晶胞体积逐渐增大，T 相的晶胞体积从 0. 0672 nm3 增

加到 0. 0682 nm3，ZnO 粉体的添加量为 0. 50% 时样品

中 R 相的晶胞体积达到最大值 0. 0689 nm3。

2. 2　微观形貌表征

图 3 为 ZnO 粉体的 SEM，TEM 图及添加不同含

量 ZnO 粉体的 PZT 陶瓷断面 SEM 图。图 3（a）为采用

溶剂热法在 200 ℃下保温 3 h 所合成 ZnO 粉体的 SEM
图。可以看到，ZnO 粉体为颗粒尺寸均匀的亚微球，

颗粒平均尺寸约 420 nm。TEM 和 HRTEM 图（图 3
（b））显示，ZnO 亚微球由晶粒尺寸约为 10 nm 的单晶

纳米点组成，表明所合成的 ZnO 亚微球具有高比表面

积。未添加 ZnO 粉体的 PZT 陶瓷断面的 SEM 图如

图 3（c）所示，可知陶瓷由很多 200~500 nm 的小晶

粒和 2~4 μm 的大晶粒组成，晶粒尺寸的均匀性较差，

通过量取 120 个晶粒的尺寸计算得到其平均粒径为

1. 43 μm。 图 3（d）~（f）为 添 加 0. 10%，0. 20% 和

0. 50%ZnO 粉体 PZT 陶瓷断面 SEM 图，插图为平均

粒径。可以看出，随着 ZnO 亚微球添加量的增加，

PZT 陶瓷中的小晶粒逐渐消失，而大晶粒的尺寸进一

步增加，且变得更为均匀。添加 0. 20%ZnO 粉体的

PZT 陶瓷主要由 2~4 μm 的大晶粒组成，平均粒径增

至 2. 23 μm，而添加 0. 50%ZnO 粉体的 PZT 陶瓷的平

均粒径则增加至 2. 42 μm。虽然随着 ZnO 粉体添加量

的增加，PZT 陶瓷的晶粒生长得更加充分，但晶粒间

的孔洞也有所增加。由于 Zn2+半径更接近 Zr4+或 Ti4+

的半径，因此 Zn2+被认为会进入 Zr4+或 Ti4+位，表现为

“硬性”掺杂，从而引起氧空位的形成［23］。而氧空位的

增加将增强晶格扩散，有利于烧结的进行和晶粒的生

长［24］。上述结果表明，适量 ZnO 粉体的添加使 PZT 陶

瓷的显微结构得到调控，加速 PZT 陶瓷的烧结进程，

促进晶粒的生长，使得 PZT 陶瓷的粒径分布更加

均匀。

图 4 为不同保温时间合成的 ZnO 粉体及添加

0. 10%ZnO 粉体的 PZT 陶瓷断面的 SEM 图。由图 4
（a-1），（b-1）保温 3 h 和 5 h 所合成 ZnO 粉体的形貌可

知，随着保温时间的延长 ZnO 粉体的粒径逐渐增大，

保温 3 h 下 ZnO 粉体的平均粒径为 418. 7 nm，而保温

5 h 下 ZnO 粉体的平均粒径则增加至 478. 9 nm。这主

要是由于，随着保温时间的延长，溶剂热合成的 ZnO 颗

粒获得了更充分的生长。将两种不同粒径的 ZnO 粉体

按质量分数 0. 10% 添加至 PZT 粉体进行放电等离子

烧结，所制得的 PZT 陶瓷断面的 SEM 图如图 4（a-2），

（b-2）所示。可以看到，添加平均粒径为 418. 7 nm 的

ZnO 粉体所制得 PZT 陶瓷的平均粒径为 2. 15 μm，而

添加平均粒径为 478. 9 nm 的 ZnO 粉体所制得 PZT 陶

瓷的平均粒径则降为 1. 95 μm，表明添加较小粒径的

ZnO 亚微球颗粒更利于 PZT 陶瓷晶粒的生长。

2. 3　压电性能分析

图 5 为放电等离子烧结 PZT 陶瓷的相对密度 d 及

压电常数 d33与 ZnO 粉体添加量的关系。可知，所有样

品的 d 均在 97. 2%~97. 7%，表明采用放电等离子烧

结法能在较低温度（900 ℃）和较短时间（5 min）内制备

出高致密的 PZT 陶瓷，但 PZT 陶瓷的密度与 ZnO 粉

体添加量的关系不大。不添加 ZnO 粉体时所烧结制

备的 PZT 陶瓷的 d33 达到 458 pC/N，添加 0. 10%ZnO
粉体烧结制备的 PZT 陶瓷的 d33 为 432 pC/N，降低了

约 5. 7%，但 均 优 于 采 用 固 相 烧 结 法 制 备 的 商 业

PZT5A 的 d33（约 374 pC/N）［25］。随着 ZnO 粉体添加

量的增加，PZT 陶瓷的 d33 逐渐减小，这应该与 R 相含

量的增加有关（图 2）。一般说来，PZT 压电陶瓷处于

R/T 相共存的状态，也就是在准同型相界处表现最强

表 1　添加不同含量 ZnO粉体的 PZT陶瓷晶体结构参数

Table 1　Crystal structure parameters of PZT ceramics with different ZnO contents

x/%
0

0. 06

0. 10

0. 20

0. 50

Symmetry
R phase
T phase
R phase
T phase
R phase
T phase
R phase
T phase
R phase
T phase

Proportion/%
44. 11
55. 89
52. 77
47. 23
54. 47
45. 53
56. 78
43. 22
63. 74
36. 26

Space group
R3m

P4mm

R3m

P4mm

R3m

P4mm

R3m

P4mm

R3m

P4mm

a/nm
0. 4065
0. 4043
0. 4071
0. 4042
0. 4084
0. 4050
0. 4086
0. 4058
0. 4099
0. 4057

b/nm
0. 4065
0. 4043
0. 4071
0. 4042
0. 4084
0. 4050
0. 4086
0. 4058
0. 4099
0. 4057

c/nm
0. 4065
0. 4110
0. 4071
0. 4115
0. 4084
0. 4140
0. 4086
0. 4131
0. 4099
0. 4143

α/（°）
89. 6973
90. 0000
89. 7152
90. 0000
89. 7322
90. 0000
89. 6832
90. 0000
89. 8598
90. 0000

V/nm3

0. 0672
0. 0672
0. 0675
0. 0672
0. 0681
0. 0679
0. 0682
0. 0680
0. 0689
0. 0682
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的压电性，而随着 R 相含量的增加，抑制了 MPB 效

应，导致 d33 的降低。如 SEM 结果所示，随着 ZnO 粉

体添加量的增加，PZT 的晶粒尺寸逐渐增大，而增大

的晶粒尺寸对畴壁运动的阻碍作用降低，增大的晶粒

中 180°和 90°畴也更多，对压电性能有利［26］。当 ZnO
粉体添加量增加至 0. 50% 时，PZT 陶瓷的 d33 减小趋

势变缓。因此，d33 的减小也与 PZT 陶瓷的微观结构

相关。

图 6 为放电等离子烧结 PZT 陶瓷的机电耦合系数

kp 和机械品质因数 Qm 与 ZnO 粉体添加量的关系。随

着 ZnO 粉体添加量的增加，kp变化较小，其数值维持在

0. 55~0. 59，而 Qm随 ZnO 粉体添加量的增加呈现先增

大后减小的趋势，不添加 ZnO 粉体时所烧结制备 PZT
陶瓷的 Qm 为 62. 7，添加 0. 10%ZnO 粉体所烧结制备

的 PZT 陶瓷的 Qm增加到 69. 8，提升了约 11. 3%，但添

加 0. 50%ZnO 粉体时 Qm 降低至约 40。据报道，由低

价态 B 位离子取代引起电子缺失所形成的氧空位会限

制铁电畴壁的运动，从而增加 PZT 陶瓷的 Qm
［27］。因

此，添加 0. 10%ZnO 粉体所烧结制备的 PZT 陶瓷相比

纯 PZT 陶瓷具有更高的 Qm。然而，添加过量的 ZnO
粉体则会引起 PZT 晶粒尺寸的进一步变大和晶界能

的 降 低 ，从 而 促 进 铁 电 畴 壁 的 运 动 ，导 致 Qm 的

降低［13］。

2. 4　介电性能分析

放电等离子烧结 PZT 陶瓷的介电常数 εr和介电损

耗 tanδ 与 ZnO 粉体添加量的关系如图 7 所示。可以看

到，PZT 陶瓷的介电常数随 ZnO 粉体添加量的增加呈

现逐渐增大的趋势，与压电常数 d33 的变化趋势相反。

通常 PZT 陶瓷的“硬性”掺杂会引起晶胞产生收缩，使

得电畴运动变得更困难，继而导致介电常数下降。介

图 3　ZnO 粉体的 SEM，TEM 图及添加不同含量 ZnO 粉体 PZT 陶瓷断面 SEM 图

（a）SEM 图，ZnO 粉体；（b）TEM 图，ZnO 粉体；（c）~（f）添加 0%，0.10%，0.20% 和 0.50% 的 ZnO 粉体 PZT 陶瓷断面

Fig. 3　SEM and TEM images of ZnO powders and SEM images of fracture surfaces of PZT ceramics with different ZnO contents
（a）SEM image of ZnO powders；（b）TEM images of ZnO powders；（c）-（f）fracture surface of PZT ceramics with 0%，

0.10%，0.20% and 0.50% ZnO powders
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电常数的提升可能与添加 ZnO 粉体后 PZT 晶粒尺寸

的增加有关。随着晶粒的增大，界面的数量减少，退

极化场的作用减弱，而且晶界的介电常数较低，因此

晶界数量的减少使得 PZT 陶瓷的介电常数获得提升。

未添加 ZnO 粉体时 PZT 陶瓷的 εr 约为 1180，而添加

0. 10%ZnO 和 0. 50%ZnO 粉体所烧结制备的 PZT 陶

瓷的 εr 分别增加至 1360 和 1548，增幅达到 15. 2% 和

31. 2%。ZnO 粉体的添加对 PZT 陶瓷的 tanδ 影响较

小，随 ZnO 粉体添加量的增加，tanδ 缓慢增大，未添加

ZnO 粉 体 时 tanδ 约 为 0. 0196，而 添 加 0. 10%ZnO，

0. 50%ZnO 粉体后 tanδ 分别为 0. 0227，0. 0234。

Chen 等［28］采用固相烧结法在 1200 ℃高温下煅烧

2 h 制备出 Nb/Ce 共掺杂的 PZT 陶瓷，产物的平均粒

径为 1. 2 μm，d 为 96. 97%，d33 为 383 pC/N，1 kHz 测
试频率下的 εr 和 tanδ 分别为 1358 和 0. 02847。 Zeng
等［29］通过添加 1%（摩尔分数）的 LiF 实现了将 PZN-
PZT 的烧结温度从 1125 ℃降至 950 ℃，但导致 d33，kp

和 εr 同时降低。Zou 等［30］报道了添加 Pr3O4 对 PZT 陶

瓷电学性能的影响，发现添加 Pr3O4 后 PZT 的 d33 从

203 pC/N 增加到 360 pC/N，kp从 0. 35 增加到 0. 63，但
材料的 Qm 从 46 大幅降至 12。因此，添加物并不易于

同时实现 PZT 陶瓷所有电学性能指标的提升。而本

图 4　不同保温时间合成的 ZnO 粉体（1）及添加 0. 10%ZnO 粉体的 PZT 陶瓷断面（2）SEM 图

（a）保温 3 h；（b）保温 5 h
Fig. 4　SEM images of ZnO powders synthesized at different holding time（1） and fracture surfaces of PZT ceramics with 0. 10%ZnO powders（2）

（a）held for 3 h；（b）held for 5 h

图 5　添加不同含量 ZnO 粉体的 PZT 陶瓷相对

密度及压电常数

Fig. 5　Relative density and piezoelectric constant 
of PZT ceramics with different ZnO contents

图 6　添加不同含量 ZnO 粉体的 PZT 陶瓷机电耦合系数及

机械品质因数

Fig. 6　Electromechanical coupling factor and mechanical quality 
factor of PZT ceramics with different ZnO contents
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工作中添加 0. 10% 的 ZnO 粉体后，虽然 PZT 的 d33 降

低了约 5. 7%，但仍有 432 pC/N，且 Qm 和 εr 分别提升

了约 11. 3% 和 15. 2%，而 kp 和 tanδ 未发生明显变化，

实现了 PZT 陶瓷压电性能和介电性能同时保持在较

高数值。综合上述结果，采用放电等离子烧结法可以

显著提升 PZT 陶瓷的制备效率并降低能耗，同时适量

ZnO 粉体的添加能够改善 PZT 陶瓷的压电性能和介

电性能，ZnO 粉体添加量为 0. 10% 时，PZT 陶瓷的综

合性能最优，1 kHz 测试频率下，d33=432 pC/N，kp=
0. 56，Qm=69. 8，εr=1360，tanδ=0. 0227，有望应用于

航空发动机结构振动监测与控制领域。

3　结论

（1）以商业 PZT5A 粉体为原料，采用放电等离子

烧结法在 900 ℃保温 5 min条件下制备出相对密度超过

97% 的 PZT 陶瓷，相比传统固相烧结法需要在 1200 ℃
以上高温煅烧数小时，显著提升效率并降低能耗。

（2）由纳米点组成的均匀 ZnO 亚微球粉体的添加

有利于加速 PZT 陶瓷的烧结进程，并促进晶粒的

生长。

（3）随着 ZnO 粉体添加量的增加，PZT 三方相（R）
的含量逐渐增大。ZnO 质量分数为 0. 10% 时，PZT 陶

瓷的综合性能最优，在 1 kHz 测试频率下，d33=432 
pC/N，kp=0. 56，Qm=69. 8，εr=1360，tanδ=0. 0227。
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基于磁控溅射的 Pt/PtRh高温
薄膜热电偶传感器集成工艺
Integration technique of Pt/PtRh high-
temperature thin film thermocouple 
sensors fabricated via 
magnetron sputtering
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摘要：Pt/PtRh 为高温薄膜热电偶敏感材料，Al2O3和 SiO2为复合绝缘层材料，采用磁控溅射法成功制备 Pt/PtRh 薄膜热

电偶及 Al2O3／SiO2复合型上下绝缘层，并通过掩膜-沉积法实现薄膜热电偶图案化制备。结果表明：制备的复合绝缘层

Al2O3/SiO2能够有效保证高温薄膜热电偶传感器在 1200 ℃高温下的绝缘性和化学稳定性。Pt/PtRh 热电偶阵列精度达

到 200 μm，可在 1200 ℃下稳定工作超过 2200 min，经过 4000 min 升降温循环测试后，热电偶输出热电动势偏差小于 1%。

热电偶传感器整体厚度小于 20 μm，集成于合金与热障涂层之间的热电偶在高温服役环境下可稳定工作并测量合金表面

温度。多层结构的样件在服役测试中无分层、脱落现象，热电偶稳定输出信号。
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Abstract：The high-temperature thermocouple sensors were fabricated via magnetron sputtering， and the 
thermocouple patterns were prepared by using mask deposition， the sensing materials of thermocouples 
were Pt and PtRh， and the insulating layers were Al2O3 and SiO2.  The results show that insulating layers 
Al2O3/SiO2 are able to ensure the electrical insulation and stability of the sensors at 1200 ℃.  The precision 
of Pt/PtRh thermocouples reaches 200 μm， and the thermocouples can work under 1200 ℃ for 2200 min.  
After a 4000 min-cycling tests， the output voltage deviation is less than 1%.  The thickness of whole 
thermocouple sensor is less than 20 μm， and can be integrated between the alloy and the thermal barrier to 
measure the temperature of the alloy surface.  The multilayered structure exhibits stable signal output 
without delamination and separation during the service test.
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随着第五代航空发动机技术的成熟，发动机在拥

有更高推重比的同时将承受更高温度。在发动机叶

片等发热部件表面喷涂热障涂层是进行高温防护的

主要手段［1-3］。而目前，在服役环境下缺乏对热障涂层

绝热性能的连续实时检测技术，导致叶片涂层隔热效

果、材料服役寿命等相关数据匮乏。薄膜热电偶是一

种可应用于航空发动机涡轮叶片等部件表面无损温

度检测的先进技术［4-6］。不同于热敏电阻，热电偶的工

作原理是热电效应中的塞贝克效应，即通过热电臂两

端温差产生的热电动势来测量被测点温度［7］。而薄膜

热电偶是一种薄膜型温度传感器，可以集成于被测物

表面，且不破坏功能层原有结构。相较于传统的铠装

温度传感器和其他非接触测温方式，薄膜热电偶具有

测温精度高、响应速度快、稳定性好、体积小等突出优

势，对构件的传动和气体流动影响小［8-9］。在被测物表

面沉积薄膜热电偶，可用于测量不同部位的温度，实

时反映部件的运行状态而不影响部件性能和结构。

通过设计热电偶阵列图案对整个构件进行多点原位

监控，是一种非常有前景的发动机热端部件表面原位

温度检测方法。

针对发动机叶片温度检测用的薄膜热电偶，如

In2O3/ITO［10-12］，Pt/PtRh［13-14］等材料具有抗氧化和耐

高温等特点。通过成分设计、制备工艺改进等方法可

使薄膜热电偶的输出热电动势，即传感器灵敏度得到

很大提升。但高温区段（>900 ℃）的薄膜热电偶材料

难以在满足具有优异高温稳定性的同时保持与相邻

界面之间良好的结合力与绝缘性，在使用过程中易出

现薄膜脱落、电路导通失效等问题。目前关于高温薄

膜热电偶材料与传感器方面的报道已有很多，且多数

集中于部件的表面测温［15-16］，而缺少集成于不同功能

层之间热电偶制备技术方面的研究。这些技术瓶颈

严重影响器件的使用寿命与检测效果，制约薄膜热电

偶在高温测温领域的应用与发展。

本工作选用 Pt/PtRh 作为高温薄膜热电偶敏感材

料，Al2O3和 SiO2为复合绝缘层材料，采用磁控溅射法

制备薄膜热电偶及上下绝缘层，并通过掩膜-沉积法实

现薄膜热电偶图案化制备。所制备的高温薄膜热电

偶传感器在 1200 ℃能长时间稳定工作，并且该薄膜热

电偶可集成于发动机叶片合金基底与热障涂层之间，

不破化两者结构。集成于合金与热障涂层之间的热

电偶在高温服役环境下可稳定工作并测量合金表面

温度，无短路、开裂、脱落等现象出现。该工作通过热

电偶多层结构设计与制备工艺优化，克服了高温服役

环境下热电偶传感器结合强度弱、易短路的问题，精

准反映热障涂层隔热效果，为热障涂层的设计开发提

供有效实验数据。

1　实验材料与方法

磁控溅射镀膜使用单室磁控溅射系统（沈阳科学

仪器 FJL560）。将合金基底在无水乙醇中超声清洗、

干燥，依次溅射 Al2O3 绝缘层、SiO2 绝缘层、PtRh 和 Pt
敏 感 层 图 案 。 绝 缘 层 溅 射 功 率 50 W，基 底 温 度

200 ℃，溅射气体 Ar∶O2=6∶1（体积比），溅射前背底真

空度小于 8×10-4 Pa，溅射气压 1. 0 Pa，溅射时间 1. 5 h；
薄膜热电偶层的溅射功率 50 W，基底温度 200 ℃，溅

射气体为氩气，溅射前背底真空度小于 8×10-4 Pa，溅
射气压 0. 95 Pa，溅射时间 1. 5 h。热电偶敏感层图案

化使用不锈钢掩模板，通过飞秒精密激光系统（Light 
Conversion Pharos 20）加工得到。绝缘层热氧化过程

使用真空退火炉（OTF-1200X-60），在空气环境中对样

品进行加热，升温速率 5 ℃/min，900 ℃保温 12 h。
各功能层微观形貌及图案结构通过场发射扫描

显 微 镜（SEM，ZEISS SIGMA 300）和 光 学 显 微 镜

（Olympus BX53M）观测。薄膜热电偶结合力通过纳

米压痕仪（Nano Indenter G200）测试。热障涂层结合

强度使用智能电子拉力机（兰光机电）测试。薄膜热

电偶器件通过专用设备完成标定，标定炉主要包含参

考端恒温器、热端高温炉、移动平台、纳伏微欧测温仪。

热端可控温度范围为室温至 1200 ℃，参考端可恒定温

度范围-2~4 ℃和 50~300 ℃，恒温误差±0. 5 ℃。

按传统工业热电偶分度标准，Pt/PtRh 热电偶属

于 S 型热电偶。根据均质导体定律，选用与正负极名

义成分相同的补偿导线，将薄膜热电偶参考端从图案

引脚处移至补偿导线与测量电路导线结点处，图 1 为

热电偶标定方法示意图。根据中间导体定律，在测量

电路导线同质均匀的条件下，测量导线与补偿导线正

负极结点处于同一温度时纳伏微欧测温仪显示的电

压，此即为薄膜热电偶所产生的热电动势。热障涂层

隔热效果通过自主搭建的设备测定，使用等离子火焰

枪加热样件至 1200 ℃以上，通过比色测温仪测试样件

表面温度。

图  1　热电偶标定方法示意图

Fig. 1　Schematic diagram of thermocouples calibration method
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2　结果与分析

2. 1　热电偶结构设计

热电偶传感器为多层结构器件，合理的结构设计

是保证热电偶稳定工作、在服役环境下可靠运行、延

长使用寿命的关键。结构设计需要考虑各功能层厚

度，材料热膨胀系数、绝缘性/导电性、化学稳定性及

敏感层图案等因素，以确保传感器在高温服役环境中

信号稳定输出，各层不开裂脱落、无元素扩散，热电偶

敏感层与合金基底及热障涂层绝缘。为了准确检测

热障涂层隔热效果，需要将热电偶通过上下绝缘层密

封于合金基底与热障涂层之间。本工作通过磁控溅

射法制备薄膜热电偶，作为薄膜型温度传感器，可以

在不破坏热障涂层与合金衬底的前提下集成于功能

层之间。高温薄膜热电偶的绝缘密封层除了需要保

证在高温下具有优异的绝缘性能外，还需要兼具黏结

层的作用，防止样件多层结构在高温服役环境中开

裂、脱落。图 2 为集成于合金基底与热障涂层之间的

薄膜热电偶传感器的设计图。薄膜热电偶传感器剖

面结构示意图如图 2（a）所示，合金基底为发动机叶

片模拟样件，表面制备有一层 NiCrAlY 黏结过渡层，

该材料为航空发动机领域常用的过渡层材料［17-19］。

本工作选用 Al2O3，SiO2 作为绝缘密封层，Pt/PtRh 作

为高温热电偶对。器件中的绝缘层和热电偶敏感层均

为使用磁控溅射法制备的微米级厚度薄膜。图 2（b）
为薄膜热电偶传感器制备流程。经过基底预处理制

备绝缘层后，通过掩膜 -沉积一体成型技术，制备出

高密度图案化 Pt/PtRh 热电偶对。热电偶对的图案

化定制可以实现多点温度同时检测，获得高空间分

辨率的被测部件温度场。

2. 2　绝缘层制备与结构形貌分析

通常，NiCrAlY 表面可以通过真空析铝和热氧化

法得到一层 Al2O3。然而，NiCrAlY 薄膜中铝元素是以

颗粒状物质向表面偏析，没有形成连续的析铝层［20］，

因此，所制备的 Al2O3层不够致密，极易发生短路。本

工作通过磁控溅射和高温热氧化法在带有 NiCrAlY
黏结层的合金基底表面制备 Al2O3 层，随后通过 SEM
观察其表面与断面形貌，如图 3 所示。由图 3（a-1）可

见，Al2O3 层晶粒大小均匀，薄膜表面形貌较为致密。

由断面形貌图（图 3（a-2））可知，Al2O3 层厚度为 4 μm
左右，较为致密，呈柱状晶生长。虽然使用此方法制

备的 Al2O3 在室温下有很好的绝缘性，但在高温下元

素和载流子可能通过柱状晶之间的缝隙扩散，导致热

电偶失效。因此，为进一步提升高温下的绝缘性并阻

挡元素扩散，使用磁控溅射和高温热氧化法在 Al2O3

层上制备 SiO2 层，获得了复合绝缘层。由图 3（b-1），

（b-2）可知，SiO2 层无论表面还是断面都较为致密，无

明显裂缝、孔洞且表面平整，说明使用该制备工艺制

备的 SiO2层可以起到良好的绝缘阻挡效果。

2. 3　敏感层制备与热电偶阵列性能标定

利用高精度掩模板和磁控溅射法制备的热电偶

阵列图案光镜图如图 4（a）所示。其中，两种热电臂宽

度与间隔均可控制在 200 μm 以下，即加工精度可达

200 μm，热电偶厚度为 1 μm。因此，使用该图案化技

术制备的热电偶阵列可实现的温度场空间分辨率达

毫米级别。Pt/PtRh 结点处的结合强度使用纳米压痕

仪进行分析测试，如图 4（b）所示，划痕载荷为 100 mN，

黑色曲线为第 1 次轻扫曲线，蓝色曲线为加压划痕曲

线，红色曲线为沿划痕第 2 次轻扫曲线。从划痕测试

结果可见，划痕深度达到 6 μm，已经超过连接处薄膜

热电偶厚度。在该测试范围内，无明显的断裂临界点

显示，说明 Pt/PtRh 具有优异的结合力。通过 SEM
进一步观察热电偶表面形貌可知，Pt 与 PtRh 热电偶

表面均致密连续、无裂痕（图 4（c），（d））。高精度、高

图 2　集成于合金基底与热障涂层之间的薄膜热电偶传感器剖面结构示意图（a）和制备流程（b）
Fig. 2　Schematic diagram of cross-sectional structure（a） and fabrication process（b） for thin film thermocouple sensors integrated between 

alloy substrate and thermal barrier coatings
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可靠的热电偶图案化制备技术可以实现服役环境下

航空发动机叶片表面多点温度同时监控，为热流与温

度场分布检测提供高空间分辨率数据。

由于热电偶测温原理为 Seebeck 效应，即利用温

差输出热电动势，根据测温原理对 Pt-PtRh 热电偶阵

列进行测温标定，标定样件如图 5（a）所示。标定时，

参考端温度恒定为 0 ℃，通过改变热端温度，可获得

一 系 列 温 差 和 热 电 动 势 数 据 ，二 者 关 系 如 式（1）
所示［21］。

E = ∑i = 0
n ai ×( ∆T )i （1）

式中：E 为热电动势；ai为多项式的第 i 项系数；n 为多

项式阶数；ΔT 为热端与参考端的温差。

图 3　绝缘层的表面（1）和断面（2）形貌  （a）Al2O3；（b）SiO2

Fig. 3　Surface（1） and cross-section（2） morphologies of insulating layer （a）Al2O3；（b）SiO2

图 4　光镜下热电偶图案（a），Pt/PtRh 结点处纳米划痕测试（b）及 Pt（c）与 PtRh（d）热电偶表面形貌

Fig. 4　Thermocouples pattern under optical microscope（a），nano-scratch test at Pt/PtRh junction（b），

and surface morphologies of Pt（c） and PtRh（d） thermocouples
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图 5（b）为 4000 min 循 环 测 试 结 果 ，热 电 偶 在

1200 ℃保持运行时间达 2200 min（超过 36 h）。第一个

循环为样件从 660 ℃升温至 1200 ℃然后降温至 660 ℃
的标定曲线。标定曲线中，第一个循环 1200 ℃下热电

动势为-12. 861 mV，第二个循环 1200 ℃下的热电动

势为-12. 867 mV，两次循环偏差为 0. 047%。表 1 为

多次循环测试下的热电偶输出热电动势及其与第 1 次

测试的偏差。可知，测试中所有循环在 1200 ℃下输出

的热电动势信号与第一个循环的偏差都不超过 1%，

其中最后一个循环完偏差为 0. 544%。从标定与循环

测试结果可以看出，该薄膜热电偶高温稳定性优异，

可连续在高温下服役超过 36 h，且在高温下持续进行

升降温循环测试中无短路、元素扩散、开裂分层等现

象出现。高温循环测试表明，本工作制备的薄膜热电

偶传感器能够在高温下进行不间断的连续检测，可用

于后续的热障涂层隔热效果测试。

2. 4　热障涂层隔热效果测试

因多层样件各层材料的热膨胀系数不同，在高温

服役环境下，温度急剧改变极易造成开裂分层，导致

温度传感器失效。因此，对高温薄膜热电偶样件进行

了高温冲刷实验。在热电偶阵列上重复制备 Al2O3和

SiO2绝缘层将热电偶阵列密封，并与后续制备的热障

涂层绝缘。绝缘层制备完成后，热电偶传感器整体厚

度小于 20 μm。本工作通过电子束物理气相沉积法制

备了厚为 100~200 μm YSZ 热障涂层，该材料是现有

热障涂层常见的材料之一［22］。高温冲刷实验使用等离

子火焰枪加热样件至 1200 ℃以上，并通过比色测温仪

测试样件表面温度。火焰枪开始加热样件表面后，大

约在 200 s内趋于稳定，而集成于热障涂层与基底之间

的热电偶在火焰枪冲刷下稳定输出热电动势。根据

热电动势式（1）可计算出相应温度，该温度即为合金

基底温度，可反映热障涂层的隔热效果。如图 6（a）所

示，热电偶测得温度为 1150 ℃左右，而比色测温仪测

得的样件表面温度约为 1220 ℃ ，即 100~200 μm 厚  
YSZ 热障涂层在 1220 ℃环境中具有 70 ℃的隔热效果。

在经过 5 h高温测试后，样件冷却后各功能层依旧完好，

无脱落、开裂等现象发生（图 6（b）），说明通过该工艺集

成在合金基底与热障涂层之间的热电偶具有优异的

服役性能。随后，对 5 h 高温测试后的热障涂层进行

结合强度测试，如图 6（c）所示。将胶带完全粘附于样

件表面，使用电子拉力机对胶带进行撕拉，测试过程

中最大拉力为 4. 658 N，直至胶带完全扯去，热障涂层

依旧完好未脱落。因此可见，薄膜热电偶集成工艺不

会破坏热障涂层与基底之间的结合，样件整体具有高

可靠性。本工作的薄膜阵列制备工艺可集成于多层

结构之间，并在服役环境中稳定工作，达到无损检测

的目的。未来，随着制备工艺的不断升级，薄膜热电

偶阵列包括其上下封装绝缘层都将朝着更薄、更精

密、更牢固的方向发展，在航空发动机、机械加工、海

底钻井等极端环境中实现对设备、工件温度的实时稳

定检测。

图 5　在基底样件上制备的用于标定测试的薄膜热电偶阵列（a）和 4000 min 循环测试结果（b）
Fig. 5　Thin film thermocouple pattern fabricated on substrate for calibration（a） and 4000 min-cycling test result（b）

表 1　多次循环测试下热电偶输出热电动势及其与

第 1次测试的偏差

Table 1　Thermoelectromotive force and deviations of 
thermocouples compared to 1st cycle during cycling tests

N/cycle

1
2
3
4
5
6
7
8

Thermoelectromotive
 force at 1200 ℃/mV
-12. 861
-12. 867
-12. 855
-12. 857
-12. 852
-12. 861
-12. 841
-12. 791

Deviation compared to 
1st cycle/%

0. 047
-0. 047
-0. 031
-0. 070

0. 000
-0. 156
-0. 544
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3　结论

（1）制备的复合绝缘层 Al2O3/SiO2 有效保证传感

器绝缘层在 1200 ℃高温下的绝缘性和化学稳定性，保

障高温薄膜热电偶的正常工作。

（2）通过掩膜-沉积工艺制备的 Pt/PtRh 热电偶阵

列精度可达 200 μm，在 1200 ℃下经 4000 min 循环测

试后，热电偶输出热电动势偏差小于 1%。

（3）热电偶传感器整体厚度小于 20 μm，可在不破坏

合金基底与热障涂层的情况下集成于两者之间，在高温

服役环境下，热电偶可稳定工作并测量合金表面温度。

（4）在模拟服役环境下，热电偶温度传感器能正

常运行并进行热障涂层隔热效果测试。经过 5 h/
1200 ℃等离子火焰枪连续冲刷后，器件无分层、脱落

等现象发生。
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定向凝固结构功能一体化氧化铝基
共晶复合陶瓷研究进展
Research progress in directionally solidified 
structure-function integrated alumina based 
eutectic composite ceramics

谭 雪，苏海军*，刘 园，姚佳彤，姜 浩，余明辉
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摘要：航空航天、电子信息、生物医学等高新技术的飞速发展对先进陶瓷材料的性能提出了更高的要求。具有单一特性

的结构或功能材料已无法满足当前的需求，因此发展结构功能一体化高性能复合陶瓷已成为世界各国竞相竞争的目标。

定向凝固氧化物共晶复合陶瓷是近年来发展的一类用于超高温氧化环境中长期服役的结构功能一体化复合材料。该类

材料具有高熔点，低密度，优异的高温强度、高温蠕变性能等特性，同时兼具光学、电磁学、生物学等功能特性。本文综述

了以 Al2O3基材料体系为代表的定向凝固结构功能一体化共晶陶瓷的发展现状，总结出定向凝固共晶陶瓷的制备方法、

技术原理和生长特点。重点阐述系列 Al2O3基共晶陶瓷的凝固微观组织与结构特征，分析复合陶瓷的力学、光学、磁学和

生物特性等性能及影响因素，并介绍其特点优势和应用范围。最后，总结定向凝固结构功能一体化共晶复合陶瓷在工程

应用方面所面临的挑战和关键瓶颈，提出了共晶复合陶瓷材料在成形技术创新、综合性能提升、新体系开发等方面发展

的主要方向。

关键词：定向凝固；结构功能一体化；Al2O3；共晶复合陶瓷
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Abstract：The rapid advancement of high-tech technologies such as aerospace， electronic information， and 
biomedicine has required more demands on the properties of advanced ceramic materials.  Single-
characteristic structural or functional materials cannot meet the current requirements， so the high-
performance composite ceramics with integrated structure and function have become global research 
objectives.  Directionally solidified oxide eutectic composite ceramics are a class of structural and functional 
integrated composite materials developed in recent years for long-term service in ultra-high temperature 
oxidizing environments.  They have characteristics such as high melting point， low density， excellent high-
temperature strength， and high-temperature creep performance， while also possessing functional properties 
such as optics， electromagnetism， and biology.  The latest development of directionally solidified structure-
function integrated eutectic ceramics was reviewed， specifically focusing on Al2O3-based eutectic ceramic 
systems.  The various preparation methods， technical principles， and growth characteristics associated with 
directionally solidified eutectic ceramics were summarized.  Furthermore， the solidification microstructure 
and structural characteristics observed in a series of Al2O3-based eutectic ceramics were elaborated.  The 
mechanical， optical， magnetic， and biological properties of composite ceramics and their influencing factors 

引用格式：谭雪，苏海军，刘园，等 . 定向凝固结构功能一体化氧化铝基共晶复合陶瓷研究进展［J］. 材料工程，2024，52（9）：34-46.
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were analyzed， and their characteristics， advantages， and application scope were introduced.  Finally， the 
review summarizes the challenges and key bottlenecks faced by directionally solidified eutectic composite 
ceramics in engineering applications and proposes the main directions for the development of eutectic 
composite ceramic materials in terms of forming technology innovation， comprehensive performance 
improvement， and the development of new systems.
Key words：directional solidification；structure-function integration；Al2O3；eutectic composite ceramics

随着航空航天、电子信息、生物医学等高新技术

领域的飞速发展，具有单一优异特性的陶瓷难以满足

在特定环境下长期服役的应用需求［1-4］。以行星探测

着陆器为例，在工作时除了需要具有抵抗恶劣太空环

境（包括强辐射、大温差）的功能需求外，还需要具备

足够高的强度以抵抗着陆时的强烈撞击［5］；光学陶瓷

在大功率白光 LED（light emitting diode）的应用中，除

了需要抵抗长时间照明造成的高温热老化和光老化

等问题，还需确保陶瓷具有特征激发和发射光谱以达

到目标的发光效率［6］；此外，生物陶瓷在骨科、牙科等

领域应用时，除了需要达到基本的力学性能外，良好

的生物活性也成为生物陶瓷用于骨缺损修复的必要

条件［7-8］。因此，发展兼具力学和功能特性的先进陶

瓷材料已成为当前世界各国竞相发展的目标，如图 1
所示。

定向凝固氧化物共晶自生复合陶瓷是近年来先

进陶瓷领域发展的一类理想的结构功能一体化材料，

在其制备过程中，基体相和第二相通过熔体的共生复

合析出并耦合生长，有效地消除了基体相和第二相之

间的晶界，相界面保持洁净且结合牢固，表现出卓越

的高温性能。同时，第二相的引入赋予了材料多样的

特性，使其不仅能够作为各种材料构件使用，而且当

第二相同时具备卓越的力学性能以及光、热、电等多

种功能特性时，该复合材料有望发展为结构功能一体

化的材料。例如：以 Y3Al5O12（YAG），Er3Al5O12（EAG），

ZrO2等为第二相，与 Al2O3基体结合，能够分别获得光

学性能、磁性能和生物特性，同时还可以保持原有优

异的力学和高温性能，从而实现结构功能一体化。

本文回顾定向凝固结构功能一体化共晶陶瓷的

发展现状，系统评述氧化物共晶自生复合陶瓷的制备

工艺，重点介绍以 Al2O3 为基体的几类典型的结构功

能一体化共晶复合陶瓷，从凝固组织特征、力学及功

能特性等方面进行阐述。最后提出了未来结构功能

一体化共晶复合陶瓷材料发展的主要方向。

1　共晶陶瓷的制备方法

1. 1　提拉法

提拉法（Czochralski method，CZ）［9］是俄国科学家

Czochralski于 1918 年提出的一种晶体制备方法，基本

原理如图 2（a）［10］所示，提拉法生长晶体发生在密闭

的炉腔内，通常充入 Ar 作为保护气。首先将预烧料

置于坩埚内熔化，并在此温度下均匀化处理 2 h，将温

度降至晶体熔点附近，控制籽晶下降至熔体表面，预

抽拉 20 min 后，按照设定提拉速率和转速向上提拉，

分别经过扩肩、等径和收尾阶段完成晶体生长。CZ
法的温度梯度一般小于 300 K/cm，生长速率范围通

常在 0. 5~2 mm/h。该方法的优点在于能够通过提

拉炉视窗观察并调整晶体的生长过程，且不与坩埚壁

接触，从而避免发生寄生成核，进而提高晶体的成形

质量。然而该方法在晶体制备过程也表现出以下局

限：在提拉过程中，旋转运动引起的对流可能导致晶

体受到不同程度的扰动；制备工艺复杂，晶体生长周

期长；坩埚多为铱（Ir）、钼（Mo）、铂（Pr）等昂贵稀有

金属，成本较高；尽管如此，提拉法能够利用籽晶精确

控制晶体取向，在大尺寸晶体制备等方面表现出明显

优势。

1. 2　水平区熔定向凝固法

水平区熔定向凝固法（horizontal directional solidi‐
fication method，HDS），又称料舟法。发展于 20 世纪

60 年代，Bagdasarov 等［11］将定向凝固与区熔的优势结

合起来，通过将加热体固定、使用拉晶杆水平拖动舟

图 1　先进陶瓷的发展

Fig. 1　Development of advanced ceramics
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形坩埚实现熔体的水平定向凝固［12-13］。图 2（b）［11］为

HDS 法的设备以及定向凝固生长的原理［14-15］。水平

区熔定向凝固法生长晶体需保证炉腔内的密闭性，通

过预先设置拉晶速率，利用拉晶杆将坩埚及其填充的

预制体移动至加热体所在高温区域下方可进行区熔。

炉腔内不同部位存在温度梯度，坩埚在移动过程中即

可实现熔体的冷却凝固。整个生长过程一直持续到

坩埚内装填的预制料全部熔化再凝固结晶，最终完

成晶体生长。 HDS 法的特点是温度梯度一般小于

100 K/cm，生长速率范围通常在 1~100 mm/h。该方

法通过精确地控制温度梯度和生长速率，使得晶体能

够以可控的方式在坩埚中生长，从而获得具有期望性

能的单晶样品。但晶体直接与坩埚接触，容易发生寄

生成核，进而降低晶体质量。

1. 3　光学浮区法

光学浮区法（optical floating zone method，OFZ）自

20 世纪 50 年代发展起来，最初主要被应用于硅单晶的

生长，其制备过程及原理如图 2（c）［16］所示。以红外光

作为加热源，通过聚焦将加热点集中于原料杆与籽晶

杆安置所在的椭球中心点，按照预先设定好的抽拉速

率下降，快速完成结晶。OFZ 法生长晶体过程中速率

较快，无需使用坩埚，不易产生污染，因此对于易与坩

埚发生反应的陶瓷熔体或具有高熔点的晶体材料的

制备具有显著优势［16］。同时 OFZ 法也能够满足晶体

生长、凝固理论研究及新型晶体材料开发等方面的晶

体生长需求。OFZ 法的温度梯度约为 1500 K/cm，生

长速率范围通常在 5~70 mm/min，较高的温度梯度有

助于提高生长效率。但当温度梯度增大时，外界环境

对熔区的稳定性影响加剧。此外，晶体生长过程中产

生的热应力会随着温度梯度的增大而增加，这可能导

致晶体内部裂纹等缺陷的产生，进而影响晶体的成形

质量并限制晶体的生长尺寸。

1. 4　激光悬浮区熔法

激光悬浮区熔法（laser floating zone melting method，
LFZM）利用高能激光束在定向凝固过程中控制熔体

表面张力与重力相平衡。图 2（d）为西北工业大学凝固

技术国家重点实验室自主研发的 LFZM［17］设备。该设

备由激光系统、控制系统、抽拉系统、冷却系统及电力

输送系统等组成。激光器发出的光束通过分光镜分成

两束互相垂直且在同一水平面的等质量激光，经平面

反射镜、凹面聚焦镜及平透镜后照射到预制体表面。

通过调节凹面聚焦镜在三维空间中的位移，能够调节

光斑位置和光斑离焦量，最终获得两束处于同一水平

面且光斑直径相当的激光，对预制体进行区熔和定向

凝固。此外，凝固过程充入 N2 作为保护气体，抽拉系

统在 1~104 μm/s 范围内精确控制抽拉速率，利用空淬

和 Ga-In-Sn 合金液淬两种方式保留固-液界面形貌，

淬火速率大于 100 mm/s。激光悬浮区熔法的温度梯度

约为 5×103 K/cm，生长速率范围通常在 2~200 μm/s。
较高的熔区稳定性和温度梯度能够快速获得表面光

滑无裂纹的高质量棒状氧化物复合陶瓷，但受到激光

功率的限制，通常制备得到的试样尺寸较小。

图 2　定向凝固氧化物共晶陶瓷的制备方法

（a）提拉法［10］；（b）水平区熔定向凝固法［11］；（c）光学浮区法［16］；（d）激光悬浮区熔法［17］

Fig. 2　Preparation method of directionally solidified oxide eutectic ceramics
（a）Czochralski method［10］；（b）horizontal directional solidification method［11］；（c）optical floating zone method［16］；

（d）laser floating zone melting method［17］
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光学浮区法和激光悬浮区熔法制备的样品成形

速率快，但通常制备的陶瓷样件尺寸大多局限于毫米

级，成形大尺寸异形样件较为困难，且高温度梯度下

容易造成凝固缺陷的形成。相反，提拉法和水平定向

凝固法虽然能够制备得到尺寸超过 100 mm 的共晶陶

瓷，但由于温度梯度较低，导致凝固速率非常慢、制备

效率低且组织粗大、力学性能相对较低。共晶陶瓷制

备方法特点比较见表 1［10，16，18-19］。

2　结构功能一体化氧化铝基共晶陶瓷

氧化铝单晶沿（001）方向具有优异的力学性能、

抗氧化性和耐腐蚀性。通过定向凝固法添加第二相

制备的复相共晶陶瓷能够有效提高材料的断裂韧度

和抗弯强度；同时添加的具有电磁、光学和化学性能

的第二相能够赋予材料功能上的特性，获得结构功能

一体化的先进陶瓷材料。1969 年，Viechnicki等［9］率先

开始了氧化铝基共晶自生复合陶瓷的探索，利用

Bridgman 法研究 Al2O3/YAG 二元复合陶瓷成分、组

织和凝固速率之间的关系，成功制备出组织均匀可控

的 Al2O3/YAG 二元共晶复合陶瓷。然而，由于当时实

验设备条件的限制，温度梯度较低，凝固组织中含有

胞状共晶，极大地影响该材料的性能。到 20 世纪 90
年代，Waku 等［20-21］在之前研究的基础上报道了一种高

强 高 韧 的 二 元 共 晶 陶 瓷 Al2O3/GdAlO3（GAP），在

1873 K 温度下弯曲强度约为 700 MPa，是 Al2O3/YAG
体系材料的数倍，由此掀起了全球新一轮氧化物共晶

陶瓷研究的热潮。随后，各国学者陆续开展了包括

Al2O3/YAG，Al2O3/EAG，Al2O3/ZrO2等材料在内的多

种氧化铝基共晶复合陶瓷体系的研究［22-25］。

2. 1　Al2O3/YAG 体系共晶陶瓷

2. 1. 1　结构特性

Al2O3/YAG 共晶陶瓷由于其优异的高温稳定性

被认为是新一代高推重比航空发动机中的最具有应

用潜力的陶瓷材料之一，在过去的几十年里已受到了

广泛的关注和研究［26- 27］。如：Liu 等［16］利用 CZ 技术成

功制备出大尺寸（ϕ30 mm×125 mm）共晶单晶陶瓷。

以 11-2 0 取向的单晶 Al2O3为籽晶诱导生成了具有高

度取向和独特的织构的 Al2O3/YAG 共晶陶瓷。随着

研究的不断深入，研究者们发现当 Al2O3/YAG 共晶陶

瓷中掺杂少量 CeO2 制备得到 Al2O3/YAG：Ce3+共晶

陶瓷能够使微观结构及力学性能发生改变。Ce3+的掺

杂会引起微观结构的三维交叉分布和复杂的三维互

穿网络结构［28］，Al2O3/YAG：Ce3+共晶生长与 Al2O3/
YAG 共晶生长不同，但共晶的互穿网络结构保持不变

（图 3（b），（c）［28］）。在垂直于生长方向和平行于生长

方向存在竞争生长，两相在不同的生长方向上分别存

在其生长优势。YAG 相在垂直于生长方向上结晶优

势大于 Al2O3相，而 Al2O3相在平行于生长方向上的结

晶优势大于 YAG 相，两相在不同生长方向上表现出

明显不同的生长优势。

不同 Ce3+掺杂浓度条件下会对 Al2O3/YAG 共晶

体系产生一定的影响，随着 Ce3+ 掺杂浓度的增加，

Al2O3/YAG：Ce3+共晶硬度有轻微下降，但室温下断

裂韧度却随着 Ce3+掺杂的增加而提高。Liu 等［29］通过

LFZM 法对 Al2O3/YAG 共晶陶瓷进行 Ce3+掺杂，断裂

韧度可达 4. 0 MPa·m1/2，明显高于 Al2O3/YAG 共晶试

样。断裂韧度的提高不能简单地归因于凝固速率的

提高和组织的细化，界面设计和稀土元素掺杂对获得

高性能 Al2O3/YAG：Ce3+ 共晶材料也起着重要的作

用。增韧机制表现为以下方面：细化共晶组织引起的

裂纹分支和偏转，有效抵抗裂纹扩展，提高断裂韧

度［30］，如图 3 所示。这种裂缝桥接可以减少裂纹扩展

的驱动力［31］。此外，Ce 在界面的偏析也会导致界面处

裂纹的偏转［32］。Park 等［33］也报道了类似的结果，采用

薄膜生长技术制备掺 CeO2 的 Al2O3/YAG 共晶陶瓷，

其断裂韧度为 4. 99 MPa·m1/2。结合能较弱的 Al2O3和

CeAlO3相界面处的裂纹偏转有利于提高断裂韧度。

2. 1. 2　功能特性

Ce3+的加入不仅改变了 Al2O3/YAG 共晶陶瓷的

微观结构，提高了力学性能，并且由于 Ce3+的电子跃

表 1　共晶陶瓷制备方法特点比较

Table 1　Comparison of preparation methods of eutectic ceramics

Method
CZ［10］

HDS［18］

OFZ［16］

LFZM［19］

G/（K·cm-1）

3×102

1×102

1×103

5×103

Material
Al2O3/YAG

Al2O3/YAG：Ce3+

Al2O3/GdAlO3

Al2O3/YAG：Ce3+

Size /mm
ϕ30×125

170×160×25
ϕ3×43

ϕ3×55

Advantage
High quality，real-time
 monitoring
Temperature gradient regulation
No pollution，fast growth rate

Stable melting zone，nopollution

Drawback
High production cost， 
long cycle
Low quality
Unstable melting zone，
many defects
Simple shape，small size
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迁，使该共晶陶瓷具有了特征激发和发射光谱［19］。发

光中心 Ce3+的掺杂浓度直接影响材料的发光性能。

低浓度掺杂条件下，随着 Ce3+含量的增加，发光效率

增加，但随着 Ce3+掺杂浓度的进一步增加，发光效率

逐渐降低。高 Ce3+掺杂浓度下发光饱和的出现是浓

度猝灭［34］的结果。浓度猝灭是由于基体晶格中激发

能的耗散，这些能量被猝灭中心捕获。Sai 等［35］研究

发现，随着 Ce3+掺杂浓度的增加，发光中心之间发生

共振，激发能相互传递，在 Al2O3/YAG：Ce3+共晶陶瓷

表面形成荧光猝灭中心。猝灭中心随着离子对的增

加和过量 Ce3+在基体晶格中的聚集而增大。相反，随

着 Ce3+的掺杂浓度降低，浓度猝灭减少，因此，Al2O3/
YAG：Ce3+共晶陶瓷的显色指数和发光效率均有明显

提高。Ce3+独特的发光特性使得 Al2O3/YAG：Ce3+共

晶陶瓷能够作为新型固体荧光材料，应用在高功率白

光 LED 及激光照明 LD（laser diode）领域，避免高温环

境下历经热老化导致荧光性能衰减、长时间光照荧光

材料性能降低以及在特定化学环境下影响稳定性和

持久性等问题。Asri 和 Sahu 等［36-37］用铈离子取代钇

离子，开展了 Al2O3/YAG：Ce3+共晶荧光陶瓷的研究，

实现材料的结构一体化应用。

图 4 为不同制备方法下得到的 Al2O3/YAG：Ce3+

共晶陶瓷。Liu 等［29］采用 LFZM 法制备具有优异光效

（116. 48 lm/W）和 高 断 裂 韧 度（4. 0 MPa·m1/2）的

Al2O3/YAG：Ce3+共晶陶瓷。共晶中 Ce3+离子的发光

光谱由自旋轨道相互作用的 4f 和 5d 能级分裂决定。

当激发波长为 460 nm 时，如图 4（b）中 Al2O3/YAG：

Ce3+共晶陶瓷在以 537~545 nm 为中心的黄色激发带

中发射，对应 5d 激发态向两个基态跃迁。作为对比，

其他定向凝固方法产生的 Al2O3/YAG：Ce3+的发射光

谱中心波长见表 2［18，29，35，38-39］。

此外，Liu 等［29］还对不同凝固速率、Ce3+ 掺杂浓

度和荧光片厚度下的电致发光情况进行了对比，如

图 4（c），随着凝固速率和 Ce3+掺杂浓度的增加，GaN
芯片对蓝光的吸收增加，而凝固速率、Ce3+掺杂浓度和

荧光片厚度对黄光发射强度的影响较小。当陶瓷片

厚度为 0. 3 mm 时，黄光的发射强度达到饱和。Liu
等［18］利用 HDS 法成功生长出不同 Ce3+浓度的 Al2O3/
YAG：Ce3+ 共晶陶瓷，随着共晶中 Ce 浓度的增加，

Al2O3相的残余压应力增大。样品的杨氏模量、维氏硬

度和断裂韧度随 Ce 浓度的增加而略有下降。图 4（e）
显示了不同 Ce3+浓度的共晶的吸收光谱，Ce3+的掺杂

使共晶在 340 nm 和 460 nm 处呈现两个吸收峰，增加

其作为荧光材料的应用潜力。Sai 等［38］利用 CZ 法成

功制备无明显宏观裂纹的半透明 Al2O3/YAG：Ce3+共

晶陶瓷，共晶在 535 nm 左右呈现黄绿色发射带，激发

光谱在 340 nm 和 460 nm 处有两个峰。 460 nm 的激

发峰比 YAG：Ce3+荧光粉的激发峰宽 13 nm，有利于

匹配不同波长的蓝色 LED 芯片。如图 4（g）所示，CZ
法制备的共晶随厚度的增加，蓝色 LED 的发光强度减

小，而黄色 LED 的发光强度增大。在厚度约为 1. 0 mm
时，蓝光几乎被完全吸收，黄色发射达到最高强度。

2. 2　Al2O3/EAG 体系共晶陶瓷

2. 2. 1　结构特性

定向凝固 Al2O3/EAG 共晶复合陶瓷，Al2O3 相和

EAG 相从熔体中同时自生复合，耦合生长，彻底消除

了晶界处所富含的非晶相，并且可通过选用不同的加

热源（如高频感应加热、激光加热、电子束等）和调整

图 3　Al2O3/YAG：Ce3+共晶陶瓷微观形貌及增韧机制

（a）Al2O3/YAG 共晶的三维显微结构及共晶的扫描三维图［28］；（b）Ce/Y=0%［28］；（c）Ce/Y=0.25%，Al2O3/YAG：Ce3+共晶陶瓷裂纹分布［28］；

（d）界面处裂纹偏转［29］；（e）裂纹分叉［30］；（f）裂纹扩展［31］；（g）裂纹桥接［32］

Fig. 3　Microstructure and toughening mechanism of Al2O3/YAG：Ce3+ eutectic ceramics
（a）three-dimensional microstructure of Al2O3/YAG ceramics and scanning 3D map of ceramics［28］；（b）Ce/Y=0%；

（c）Ce/Y=0.25%，Al2O3/YAG：Ce3+ eutectic ceramic crack distribution；（d）crack deflection at the interface［29］；

（e）crack branching［30］；（f）multiple cracks［31］；（g）crack bridging［32］
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定向凝固过程实验参数来控制复合材料的显微结构。

同时 Al2O3/EAG 二元共晶的微观组织也会随成分的

不同发生改变。

Ren 等［40］利用 LFZM 法成功制备 Al2O3/EAG 二

元共晶自生复合陶瓷，研究发现材料的弹性模量（311 
GPa）并不随凝固速率的改变而发生较大的波动。但

试样的硬度和断裂韧度随凝固速率的增加而增加。

在较低的凝固速率下（4 μm/s），Al2O3/EAG 共晶陶瓷

的硬度和断裂韧度分别为 16. 2 GPa和 2. 55 MPa∙m1/2。

而在较高的凝固速率下（400 μm/s），试样的硬度和断

裂韧度分别提高了 9. 9% 和 21. 6%。 Su 等［22］采用

LFZM 法制备了二元 Al2O3/AEG 共晶复合陶瓷，并研

究了在制备过程中棒材直径、熔融区和温度梯度的变

化和演变规律。如图 5（a），（b）所示，在低凝固速率

表 2　不同方法制备的 Al2O3/YAG：Ce3+共晶陶瓷性能对比

Table 2　Comparison of properties of Al2O3/YAG：Ce3+ 
eutectic ceramics prepared by different methods

Method
LFZM
VB
CZ
HDS
OFZ

Emission wavelength/nm
550
557
535
544
540

Luminous efficacy/（lm·W-1）

116. 48［29］

  61［39］

  73. 12［38］

112. 8［18］

  84. 15［35］

图 4　不同方法制备的 Al2O3/YAG：Ce3+共晶陶瓷及其发光性能

（a）LFZM 法制备的陶瓷试样［29］；（b）不同 Ce3+掺杂的发射光谱；（c）不同厚度陶瓷的电致发光光谱；

（d）HDS 法制备的陶瓷试样［18］；（e）吸收光谱；（f）CZ 法制备的陶瓷试样［38］；（g）发射和激发光谱

Fig. 4　Al2O3/YAG：Ce3+eutectic ceramics prepared by different methods and their emission and absorption spectra
（a）ceramic specimen prepared by the LFZM method；（b）emission spectra of different Ce3+ doping；（c）electroluminescence 

of ceramics with different thicknesses；（d）ceramic specimen prepared by the HDS method；（e）absorption spectra；
（f）ceramic specimen prepared by the CZ method；（g）emission and excitation spectra
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（小于 4 μm/s）时，产生的周期性带状组织形貌、尺寸

以及振荡周期基本一致。随着凝固速度的增加，温度

梯度减小，周期性振荡减弱。

随后针对凝固组织，Su 等［41］又研究了在不同成分

Er2O3（13. 5%~22. 5%，摩尔分数，下同）和凝固速率

（2~200 μm/s）范围内的显微组织演变。如图 5（c），

Al2O3 相（黑色相）和 EAG 相（白色相）相互纠缠，形成

连续的三维网状结构，在 50 μm/s 凝固速率下，共晶基

体中未形成初生相。随着凝固速率的增加，亚共晶的

片层间距迅速减小。亚共晶微观组织表现出较强的

小平面特征，与共晶微观组织略有不同，这是由于小

平面的体积分数增加所致。随着与共晶点的偏差越

大和体积分数的增加，Al2O3相愈加明显。当偏离共晶

点更大时，在亚共晶基体中生成 Al2O3初生相，在过共

晶基体中生成 EAG。在纵截面上，Al2O3和 EAG 枝晶

生长方向与热流方向平行，且 Al2O3 枝晶呈现出明显

的锯齿形；而在横截面上，Al2O3枝晶呈现出三个主要

的生长方向，且与 Al2O3枝晶的生长行为不同，EAG 枝

晶呈现 8 个生长方向，具有较强的各向异性生长行为。

此外，在亚共晶的枝晶间区发现了规则的片层共晶和

棒状共晶。在枝晶间区域发现了规则共晶结构的片层

振荡。Ren等［42］继续增大凝固速率，得到了在 200 μm/s
和 400 μm/s条件下的凝固组织（图 5（c））［41-42］，并在较

宽的成分和凝固速率范围内研究了组织控制、竞争生

长和相析出规律。在低凝固速率条件下，近共晶组分

（15. 5%~17. 5% Er2O3）可以得到完全耦合的共晶，

而不形成任何初生枝晶。随着凝固速度的增加，组织

由完全共晶向共晶和粗晶 Er3Al5O12 相逐渐转变为共

晶和 Er3Al5O12 枝晶。对于 Al2O3/Er3Al5O12 亚共晶成

分（Al2O3-17. 5% Er2O3），在快速凝固速率和开始生长

速率（0. 94×104 μm/s）下，可获得完整的共晶组织（抑

制初生枝晶）。共晶间距从微米级（≈10 μm）细化到

纳米级（≈20 nm）时，共晶结构从非规则共晶向规则

共晶转变。当共晶间距大于 50 nm 时，既可以观察到

规则共晶，也可以观察到非规则共晶。当共晶间距小

于 50 nm 时，只能观察到规则共晶，其间距调节主要由

图 5　Al2O3/EAG 共晶陶瓷的宏观形貌、微观组织、应用领域及功能特性

（a）LFZM 法制备的陶瓷试样［22］；（b）表面起伏周期长度和抽拉速率的关系；（c）显微组织演化［41-42］；

（d）辐射器［44］；（e）TPV 装置；（f）光谱发射功率随温度的变化

Fig. 5　Macroscopic morphology， microstructure， application areas and functional properties of Al2O3/EAG eutectic ceramics
（a）ceramic specimen prepared by LFZM method［22］；（b）temperature gradient variation during processing；（c）microstructure evolution［41-42］；

（d）radiator［44］；（e）TPV installations；（f）relationship between surface oscillation length and pulling rate
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Er3Al5O12相控制。

2. 2. 2　功能特性

Al2O3/EAG 不仅表现出优异的结构特性，同时，

Er 被认为是一类重要的稀土元素，具有丰富的电子能

级，因此，EAG 作为第二相时，表现出良好的发光特

性。Asirvadam 等［43］研究发现，Er3+在形成过程中的电

子跃迁行为使得 Er3+具有发光特性，因此被广泛应用

于光学玻璃、光学涂层、光纤放大器、红外激光器等领

域。此外，当加热到 800 ℃以上时，一些含氧化铒的复

合材料在 1. 5 μm 处显示出强烈的选择性发射，与

GaSb 或 InGaAs 光伏电池相匹配，从而实现化学能、辐

射能和热能之间的相互有效转化，能够作为热光伏

（TPV）器件的选择性发射体，是理想的结构功能一体

化复合材料［44］。

Sai 等［35］利用 Bridgman 法制备 Al2O3/EAG 二元

共晶陶瓷，并利用傅里叶红外光谱仪测试 Al2O3/EAG
共晶陶瓷的吸收光谱及发射光谱。研究发现，在温度

为 1327 ℃时，Al2O3/EAG 共晶陶瓷在 1. 5 μm 的近红

外波长处出现一个强烈的吸收峰，该结果表明，Al2O3/
EAG 共晶陶瓷对特定波长的红外光表现出显著的吸

收特性。同时，试样的厚度也会对材料的辐射效率造

成影响，当试样的厚度增加到 0. 26 μm 时，材料的辐

射效率达到最高（22%），为进一步研究 Al2O3/EAG
共晶陶瓷的光学性质和应用提供理论基础。 Mesa
等［45］采用 LFZM 技术制备了 Al2O3/Er3Al5O12和 Al2O3/
Er3Al5O12/ZrO2 共晶陶瓷棒状试样。在室温下测量了

样品的光吸收，试样的热辐射研究温度高达 1600 ℃。

在 1. 55 μm 处获得了与 GaSb 光转换器敏感区相匹配

的强窄发射带。共晶的光学消光比组分相的单晶强，

这是由于光与界面相的相互作用增加了有效光程。

同时研究了共晶材料的组成和微观结构的细化对 Er3+

在共晶中选择性发射的影响。在 1. 55 μm 处观察到一

个强烈的窄发射带，与部分光伏电池的敏感区域相匹

配。选择性发射在二元共晶中更强，可能是由于 Er 稳
定 ZrO2 中 Er3+的发射效率较低。之后，Oliete 等［46］又

以 Al2O3-Y3-xErxAl5O12（0≤x≤3）为 基 体 ，研 究 了 在

1500 ℃以下的热发射随掺 Er 量的变化规律，结果显

示，选择性发射随着铒含量的增加而增加，当温度升

高至 1500 ℃时，观察到选择性发射的浓度依赖性达到

饱和。Mesa 等［45］采用光纤分光光度计测试材料的吸

收特性和发射特性，并利用 Judd-Ofelt 理论［42］计算了

Er3+的光学性质，证实了这一结果。此外，为了探究

Al2O3/EAG 二元共晶自生复合陶瓷在 TPV 器件中的

实际应用效果。Nakagawa 等［47］利用改进的 Bridgman
法制备 Al2O3/EAG 二元共晶自生复合陶瓷，并应用到

TPV 装置中。从测试结果来看，该方法制备的 Al2O3/
EAG 共晶陶瓷在 1. 5 μm 附近也检测出发射峰和吸收

峰的存在，热辐射效率由 22% 提高至 32%。并且随着

温度的升高，其辐射功率随之增加，最终在 1577 ℃时

达到峰值（180 W/m-2∙μm）。测试结果表明系统功率

随工作温度的提高得到大幅度提高，如图 5（f）所示。

2. 3　Al2O3/ZrO2体系共晶陶瓷

2. 3. 1　结构特性

在 Al2O3共晶陶瓷的研究中，Al2O3/ZrO2共晶陶瓷

因其高强度和高韧性的优异结合而显得尤为突出。

Tuan 等［48］在研究中指出 ZrO2在高温下（950 ℃），发生

形态转变所伴随的体积膨胀产生膨胀应力和剪切应

力，有效阻止裂纹的扩展。因此 ZrO2相较于其他陶瓷

具有更为优异的韧性，常被作为其他陶瓷的增韧剂，

Al2O3/ZrO2 共晶陶瓷是目前备受关注的陶瓷之一。

Al2O3/ZrO2共晶陶瓷在超高温极端环境中具有优异的

稳定性，特别是具有亚微米级甚至纳米级均匀微观结

构的 Al2O3/ZrO2 共晶陶瓷，其共晶间距小，相界面结

合强度高，有利于高温强度的提高，同时热稳定性好、

抗高温蠕变和抗氧化性优异［49］。在大推重比航空发

动机和高效燃气轮机热端部件上具有重要应用潜力。

此外，定向凝固制备的共晶具有纯界面和非晶界特

征，进一步提高 Al2O3/ZrO2 共晶陶瓷的力学性能［50］，

Pastor 等［51］利用激光浮区熔融法制备的 Al2O3/ZrO2共

晶陶瓷平均抗弯强度接近 1. 6 GPa。Liu 等［52］利用激

光定向能量沉积技术制备 Al2O3/ZrO2共晶陶瓷，其硬

度和断裂韧度分别为 16. 7 GPa 和 4. 5 MPa∙m1/2。Fan
等［53］利用 LFZM 成功制备 Al2O3/ZrO2共晶陶瓷，其组

织呈现出一种特殊的三维互穿结构。此外，研究发

现，凝固速率的改变对试样的硬度和断裂韧度影响不

大，如图 6（c），（d）其值分别保持在 15~16 GPa 和 6. 5 
MPa∙m1/2；但随着凝固速率的增加，试样的抗弯强度呈

现出先增大后减小的趋势，在凝固速率为 100 μm/s
时，试样的弯曲强度达到最大值（1. 37 GPa）。 Wu
等［54］为了减少 Al2O3/ZrO2 共晶陶瓷在制备过程中产

生的裂纹和空隙等缺陷，引入了部分 SiC 颗粒。随着

SiC 的含量由 0% 增加到 25%（质量分数），裂纹数量

减少 93%，最大裂纹长度减小 92%。在掺杂过程中

SiC 始终保持未熔化颗粒状态，均匀分布于 Al2O3/
ZrO2 共晶陶瓷基体。不同的制备方法及生长速率会

对共晶间距产生较大影响。Yan 等［55］采用超声辅助激

光近净成形 Al2O3/ZrO2共晶陶瓷，断裂韧度可达 7. 67 
MPa∙m1/2。得到的平均共晶间距为 70 nm，并且随着

超声功率在 20~160 W 变化时，共晶间距呈现先减小

后增大的趋势。微观形貌也随着超声功率的增加而
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发生转变，依次为胞状共晶、胞状与枝晶共存、枝晶

共晶最后为枝晶与胞状共晶并存。Wang 等［56］采用

激光快速凝固的方法，在烧结 Al2O3/ZrO2 共晶陶瓷

表面直接制备厚度约为 1000 μm 无裂纹和气孔的共

晶表面层。二元回归分析表明，共晶间距随生长速率

的变化在对数尺度上呈线性关系，表示为 λ=kV-0. 4。

2. 3. 2　功能特性

ZrO2 陶瓷也以良好的抗生物腐蚀性、生物相容

性、美观性、耐用性和化学惰性等多重特性，在全球老

龄化日益严重的情形下引起了人们对修复体需求的

广泛关注［57-58］。Wang 等［59］在 Al2O3 中加入 ZrO2，开发

了新型复合材料氧化锆增韧氧化铝（zirconia tough‐
ened alumina，ZTA），由适量的 ZrO2在 Al2O3基体中弥

散分布达到这一目的，这种材料具有很好的强度、韧

性和热稳定性以及耐磨性，可以适应临床上多方面的

需要。自 1975 年提出四方氧化锆应力诱导增韧机理

后［60］，国外很多学者通过加入生物活性成分或表面改

性的方式可以使 ZrO2 陶瓷具有一定的生物活性［61］。

在此之后，Albano 等［62］利用上述方法也验证了 Al2O3/
ZrO2 共晶陶瓷的生物兼容性，并在髋关节假体、齿科

修复等领域得到了广泛应用［63］。傅声扬等［64］通过

三维打印结合高分子前驱体技术制备掺杂 ZrO2 的

β-Ca2SiO4支架，随着掺杂 ZrO2含量的增加，支架的抗

压强度明显提高，并且促进成骨细胞增殖、分化，并提

高支架在骨缺损处促进新骨形成的能力。Shon 等［65］

将 ZrO2 植入兔胫骨中，研究发现，ZrO2 具有一定的亲

水性，利用 He 离子处理过后，能够进一步提高骨融合

效果，体现出良好的生物相容性。如图 6（e），（f）所示，

Chen 等［66］利用选区激光烧结技术（SLS）制备 Al2O3/
ZrO2 生物陶瓷，通过体外细胞实验，发现大鼠骨髓间

充质干细胞在 Al2O3/ZrO2陶瓷表面具有良好的增殖、

黏附和迁移能力，表现出良好的生物兼容性，证实了

SLS 技术制备的 Al2O3/ZrO2陶瓷没有细胞毒性。Fan
等［53］利用 LFZM 技术成功制备了一种前景广阔的全

图 6　Al2O3/ZrO2共晶陶瓷的结构特性、应用领域及功能特性

（a）LFZM 法制备的陶瓷试样；（b）微观组织［53］；（c）抗弯强度与凝固速率的关系；（d）硬度和断裂韧度与凝固速率的关系；

（e）Al2O3/ZrO2共晶陶瓷牙齿试样；（f）细胞增殖结果［66］；（g）生物陶瓷细胞毒性测试［53］

Fig. 6　Structural properties， application areas and functional properties of Al2O3/ZrO2 eutectic ceramics
（a）ceramic specimen prepared by LFZM；（b）microstructure［53］；（c）flexural strength versus solidification rate；
（d）hardness and fracture toughness versus solidification rate；（e）Al2O3/ZrO2 eutectic ceramics tooth samples；

（f）cell proliferation results［66］；（g）bioceramic cytotoxicity testing［53］
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轮廓牙体修复材料，初步生物相容性实验如图 6（g）所

示，Al2O3/ZrO2共晶生物陶瓷无细胞毒性。这种简便、

高效的方法制备了具有优良力学性能、美观效果和无

细胞毒性的口腔材料，在口腔修复中具有很大的应用

潜力。

除了在生物医学领域，Al2O3/ZrO2 共晶陶瓷能够

在构件内部不同位置发挥出不同的功能特性，从而可

以作为一种优异的梯度材料，在具有复杂外力环境

（如：热力交变的载荷环境、强冲击环境）中工作。同

时，也能够作为连接材料改善不同材料之间由于性能

相差过大而不兼容等问题，使得连接界面处的应力有

效降低，微观组织过渡更加平滑。因此，Al2O3/ZrO2共

晶陶瓷在结构功能一体化构件的制备等领域显示出

显著的应用潜力。

3　结束语

近年来，结构功能一体化复合材料的研究满足了

航空航天、电子信息、生物医学等领域材料的发展需

求。定向凝固结构功能一体化共晶复合陶瓷经过几

十年的研究，已经取得了显著的进展。尽管如此，材

料的制备技术与综合性能距离工程化应用仍有一定

差距。为进一步加快推动结构功能一体化共晶复合

陶瓷在先进装备部件上的应用进程，亟须在成型工

艺、成分设计、体系扩展等方面开展深入的探讨和

突破。

（1）加速发展大尺寸复杂共晶陶瓷构件的快速成

形及制备工艺。目前用于大尺寸共晶陶瓷的制备方

法包括提拉法及水平定向凝固法等，但由于设备的温

度梯度较低，导致生长速率缓慢，仅适用于棒状简单

试样的制备，且成本高。光学浮区法及激光悬浮区熔

法虽然能够获得较大的温度梯度，但目前仅能成形尺

寸较小的棒状试样，对于较大尺寸及复杂构件难以实

现。因此，要发挥材料的各项性能优势，必须进一步

对现有的制备工艺进行改进。激光增材制造技术能

够快速成形复杂三维样件，并不受坩埚和模具的限

制，无需对预制体后处理可以一步成形，逐层进行独

立的成分配比堆积以实现功能梯度样件的制备。通

过改变扫描路径、扫描策略等有望突破尺寸的限制。

（2）通过成分设计开发新型结构功能一体化的共

晶复合陶瓷体系。目前，共晶复合陶瓷多注重力学性

能等结构性能的提高，而对于材料功能性的结合稍

弱。需通过探索新成分的加入，最大限度地扩大先进

陶瓷的应用范围，实现结构特性和功能特性的最优组

合。例如：通过在 Al2O3/YAG 中掺杂 Eu2+，Ln3+，Nd3+

等离子，设计多种成分体系的发光陶瓷，促进氧化物

共晶陶瓷在 LED，LD 等领域的应用范围 ；通过在

Al2O3/ZrO2中掺杂 Mg，Fe 等元素，探究成分含量对生

物活性的影响机制，提高细胞在生物陶瓷内的存活

率，促进生物降解。

（3）探索结构性能突出的陶瓷体系中可能潜在的

功能特性。虽然目前发展的 Al2O3/GdAlO3，Al2O3/
Re3Al5O12（Al2O3/ReAG），Al2O3-YAG-ZrO2，Al2O3-

Er3Al5O12-ZrO2 等一系列氧化铝基共晶陶瓷在基础研

究阶段表现出较为优异的力学性能，但从实际应用来

看，功能性的需求仍远远超过当前的研究水平。进一

步挖掘其在力学、热、化学、电、磁、光、辐射以及生物

等功能方面的优势，这将大大推进结构功能一体化材

料的应用进程。
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合金化元素 Sn对镁合金组织与
性能影响的研究进展
Research progress in effects of alloying 
element Sn on microstructures and 
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摘要：纯镁具有密度低、减震性能好、生物相容性好等优点，但是强度低。合金化是调控纯镁组织和性能的重要方法。Sn
具有熔点低、与 Mg 的共晶温度高、在 Mg 中的固溶度大、化学性质稳定和产量大等特点，适合作为合金化元素。本文综述

了合金化元素 Sn 对镁合金组织与性能的影响，由于 Sn 元素在固/液界面前沿富集、固溶后降低镁基体锥面与基面位错滑

移临界分切应力的比值、固溶后提高基体电位、形成 Mg2Sn 析出相后阻碍位错和晶界运动、与镁基体构成腐蚀原电池等，

可产生晶粒细化、时效硬化和强化、提高塑性、调控腐蚀速率、提高放电效率和放电电位等作用。目前制约 Mg-Sn 基合金

发展的主要问题是时效缓慢、硬度和强度低。未来应发展快速显著时效强化的 Mg-Sn 基合金、含 Sn 的高塑性变形镁合

金和含 Sn 的结构-功能镁合金。

关键词：镁合金；晶粒细化；时效硬化；腐蚀行为；放电性能
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Abstract：Pure Mg has advantages of low density， good shock absorption performance and good 
biocompatibility， but its strength is low.  Alloying is an important method to modify microstructure and 
properties of pure Mg.  Sn has characteristics of low melting point， high eutectic temperature with Mg， 
high solid solubility in Mg， stable chemical properties and large output， which is appropriate to be an 
alloying element.  The effects of alloying element Sn on microstructures and properties of Mg alloys were 
reviewed in this paper.  Sn enriches at the front of the solid-liquid interface， dissolves in Mg matrix， 
reduces the ratio of critical resolved shear stress value of the pyramidal plane to that of the basal plane， and 
elevates the electric potential of Mg matrix.  Mg2Sn precipitates can hinder dislocation and grain boundary 
movement， and form galvanic corrosion cells with Mg matrix.  Therefore， effects of Sn addition include 
grain refinement， age hardening and strengthening， improving plasticity， accelerating or reducing corrosion 
rate， enhancing discharge efficiency and discharge potential.  At present， the main problems restricting the 
development of Mg-Sn alloys are slow aging， low hardness and strength.  In the future， endeavors should 
be made to develop rapidly age-hardenable Mg-Sn alloys with high strengths， wrought Sn-containing Mg 
alloys with good ductility， and Sn-containing structural-functional Mg alloys.
Key words：Mg alloy；grain refinement；age hardening；corrosion behavior；discharge performance
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镁（Mg）是密排六方（HCP）结构金属，具有密度

低（ρ = 1. 74 g/cm3）、比强度和比刚度高等作为结构

材料的优势，同时具有良好的导热性（157 W/（m·K））、

高能量密度（6. 8 kWh/kg）和良好的阻尼减震性能（比

阻尼容量 P0. 1=60%）等优点，因此在航空航天、交通

运输、国防军工、电池和 3C 等领域都有较大的应用价

值［1-7］。国标 GB/T 26649—2011《镁合金汽车车轮铸

件》要求屈服强度≥130 MPa，抗拉强度≥220 MPa，
伸长率≥5%。国标 GB/T 37596—2019《航空航天用

镁 合 金 锻 件》要 求 抗 拉 强 度 ≥235 MPa，伸 长 率 ≥
5%。作为压裂球、可溶桥塞等矿物开采压裂暂堵工

具 时 ，要 求 屈 服 强 度 ≥350 MPa，抗 拉 强 度 ≥480 
MPa，伸长率≥5%，并在 93 ℃下的 3%（质量分数，下

同）KCl溶液中能达到 65 mg/（cm2·h）的降解速率［8］。

镁的来源广、储量大且便于回收。除了地壳，海

水中也可提炼镁。海水中 Mg2+的含量为 1. 29 g/kg，估
计储量为 2100 万亿吨［1］。镁锭的价格约为海绵钛（钛

加工材的原料）的 1/3，在忽略加工成本差异的前提

下，相同体积的构件，用镁材的成本仅为用钛材的约

1/9。在服役温度小于 350 ℃且对结构轻量化敏感的

场合，选用镁材具有优势。

室温或低温时，镁可启动的独立位错滑移系少于

5 个，塑性成形性较差。但是镁的铸造性能好，因此产

品以铸件为主。铸态纯镁的室温抗拉强度仅为 90~
100 MPa［1］。合金化是提升纯镁强度、耐蚀性和耐热

性等的有效方式。锡（Sn）属于产量和用量大的基本

金属，具有无毒、熔点低、与 Mg 的共晶温度高、在 Mg
中的固溶度大、化学性质稳定等特点，适合作为主合

金元素加入镁中形成 Mg-Sn 基合金，或者作为辅合金

元素加入 Mg-Al 和 Mg-Zn 等其他镁合金中。本文聚

焦含 Sn 镁合金，通过分析总结现有研究结果，论述了

Sn 元素对镁合金组织性能的影响及机理，并对发展含

Sn 镁合金面临的挑战和发展方向进行了展望。

1　晶粒细化作用

Sn 的熔点仅为 232 ℃，作为合金元素加入 Mg 中

没有熔炼困难。Mg-Sn 合金在凝固过程中，固/液界

面前沿的液相中富集 Sn 原子，降低液相中 Mg 原子向

固相扩散的速度，提高固/液界面前沿的溶质原子浓

度梯度，从而增加成分过冷度，产生晶粒细化效果。

同理，Sn 加入 Mg-Al 等镁合金中也有晶粒细化效

果［9-10］。普遍来说，溶质原子对铸态合金晶粒的细化

作用可以用生长抑制因子（Q）来衡量［11］：

Q = ∑
i

m i C 0，i ( ki - 1 ) （1）

式中：mi 是液相线的斜率；ki 是平衡分配系数；C 0，i 是

组元 i 的初始浓度。Q 值越大，表明晶粒细化能力越

强。本文基于文献［12-13］中的数据，画出了 Mg-Sn
二元合金中 Sn含量、晶粒尺寸与 Q 的关系图，如图 1（a）
所示。可见，Sn 含量越高，Q 值越大，晶粒尺寸越

小。铸 态 镁 合 金 的 晶 粒 尺 寸 d（μ m）与 Q 满 足 关

系式（2）［14］：

d=a+b/Q （2）
式中：常数 a 和 b 与晶核的尺寸和数目相关。Mg-Sn
合金的 d 与 1/Q 的关系如图 1（b）所示，拟合得到：

d=65+148/Q （3）
需要注意的是，d 与具体铸造工艺下的晶粒形核

能力和生长速度相关。与式（3）相关的 Mg-Sn 合金是

用金属型铸造制备的，如果采用压铸等其他冷速更高

的铸造工艺，可能使 d 值小于 65 μm。本文计算了经

常加入镁中的 10 种合金元素的 Q 值，如图 1（c）所示。

由图看出，Sn 元素的 Q 值高于 Mn 元素，并与 Y 元素接

近，但远低于 Zr，Ca 等元素。除 Q 值以外，引入合适的

图 1　Sn 含量对 Mg-Sn 二元合金铸态晶粒尺寸影响［12-13］

（a）Sn 含量、晶粒尺寸 d 与生长抑制因子 Q 的关系；（b）晶粒尺寸与 1/Q 的关系；（c）10 种合金元素在 C0，i=3% 时的 Q 值

Fig. 1　Effect of Sn content on grain size of cast Mg-Sn binary alloys［12-13］

（a）relationship between Sn content，grain size d and growth restriction factor Q；（b）relationship between d and 1/Q；

（c）Q values of 10 elements at C0，i=3%
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析出相［15］、提高冷却速度［16］、加入形核剂［17］等都可能

细化铸造镁合金的晶粒尺寸。

2　时效硬化和强化作用

Sn 在镁中有较大的固溶度，Sn 原子固溶在 Mg 基

体中导致晶格畸变应变场阻碍位错运动，产生固溶强

化效果。根据 Mg-Sn 相图［18］，561 ℃时 Sn 在 Mg 中达

到最大固溶度 14. 5%，并随温度降低而迅速下降，具

有很大的时效析出驱动力。当温度降低至 200 ℃时，

固溶度降低至 0. 45%。在这个过程中通常直接析出

Mg2Sn 平衡相，其熔点为 770 ℃［19］，具有面心立方结构

（Fm
-3 m，a=0. 676 nm［20］），能提高合金的硬度和强

度 。 近 年 发 现 Mg-9. 8Sn 合 金 时 效 析 出 了 亚 稳 相

Mg3Sn（Pm
-3 m，a=0. 453 nm）［21］。

Mg2Sn 析出相的尺寸、数量、分布和形貌等特征与

时效工艺和合金元素相关，是决定 Mg-Sn 基合金性能

的重要因素。Mg2Sn 析出相与 Mg 基体之间的位向关

系（OR）在很大程度上决定 Mg2Sn 析出相的形貌和界

面结构。Mg2Sn 析出相与 Mg 基体之间有 13 种 OR（见

表 1［22-23］），形貌示意图如图 2 所示。由图 2 可知，OR3
型以及 OR8~13 型 Mg2Sn 析出相倾斜于 Mg 基面生

长，对应的析出相形貌主要有片条状和盘状［22-23］。

Mg2Sn 析出相的强化作用与其择优生长方向有关，例

如片条状 Mg2Sn 析出相的长轴倾斜于 Mg 基面时产生

更好的强化效果［24］。

时效温度和时效时间直接影响 Mg2Sn 相的析出。

时效温度越高，Mg2Sn 相析出越快，但析出相的尺寸越

大、数量密度越少［25］。本文根据文献［12，24，26-38］
中的数据将 55 组 Mg-Sn 基合金的时效峰值时间（tp）

及其相较于时效前的硬度增量（ΔHmax）总结在图 3（a）
中。由图可见，大多数 Mg-Sn 二元合金的 tp大于 50 h，
且 ΔHmax不超过 20HV，说明时效反应慢和弱。原因之

一是 Sn 原子在 Mg 基体中扩散缓慢，400 ℃时的扩散

系 数 为 7. 7×10-16 m2/s，明 显 低 于 Al，Zn 等 合 金

元素［9］。

对于塑性材料，高硬度通常意味着高强度。在

Mg-Sn 合金中加入 Al，Ag，Zn，Mn 等元素对时效硬化

反应的影响也如图 3（a）所示。添加 Al 元素产生固溶

强化效果和 Mg17Al12析出相的时效硬化效果，ΔHmax可

表 1　Mg2Sn析出相与 Mg基体位向关系的总结［22-23］

Table 1　Summary of orientation relationships （ORs） of 
Mg2Sn precipitates in Mg alloys［22-23］

Abbreviation
OR1

OR2

OR3

OR4

OR5

OR6

OR7

OR8

OR9

OR10

OR11

OR12

OR13

Orientation relationship （OR）

｛110｝β∥｛0001｝α，〈001〉β∥〈11-20〉α，〈1-11〉β∥〈
-1100〉α

｛110｝β∥｛0001｝α，〈1-11〉β∥〈11-20〉α，〈1-1 -2〉β∥〈
-1100〉α

｛111｝β∥｛0001｝α，〈1-10〉β∥〈11-20〉α，〈11-2〉β∥〈
-1100〉α

｛111｝β∥｛0001｝α，〈11-2〉β∥〈11-20〉α，〈
-110〉β∥〈

-1100〉α

｛111｝β∥｛0001｝α，〈1-10〉β about -9. 2° from 〈-2110〉α

｛110｝β∥｛0001｝α，〈1-10〉β∥〈11-20〉α，〈001〉β∥〈1-100〉α

｛110｝β∥｛0001｝α，〈
-112〉β∥〈11-20〉α，〈

-11-1〉β∥〈1-100〉α

〈011〉β∥〈01-10〉α，｛01-1｝β about 0. 36°-1. 20° from ｛0001｝α

〈001〉β∥〈01-10〉α，｛100｝β about -15. 6° from ｛0001｝α

〈0-1 -1〉β∥〈01-10〉α， ｛100｝β about 4. 0° from ｛-2110｝α

〈011〉β∥〈2-1 -10〉α， ｛1-11｝β about -15. 4° from ｛0001｝α

〈011〉β∥〈2-1 -10〉α， ｛11-1｝β about 13. 7° from ｛0001｝α

〈011〉β∥〈01-10〉α， ｛100｝β about 17° from ｛0001｝α

图 2　与 13 种位向关系对应的 Mg2Sn 析出相的形貌示意图［22-23］

Fig. 2　Morphologies of Mg2Sn precipitates with thirteen orientation relationships［22-23］
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以提高至 20~30HV。 Al 和 Ca 一起添加，不仅引入

MgSnCa，Mg2Ca 和 Al2Ca 相，还促进形成高密度 GP
区，使 Mg-2. 5Sn-1. 5Ca-xAl（TXA32x）（x=2，4，9）的

tp缩短至 12 h 内，但与 Mg-Sn 二元合金相比 ΔHmax没有

提升。加入 Zn 能将 ΔHmax 提高至 30~35HV，除了 Zn
形成 Mg2Zn 析出相的时效强化作用外，Zn 的加入可以

改变 Mg2Sn 析出相的择优生长方向，形成多种与 Mg
基面呈不同倾角的片条状 Mg2Sn 析出相［23］。Zn 和 Al
一起加入后，可以提升 ΔHmax至 35HV，对应图 3（a）中的

铸态 Mg-6. 6Sn-5. 9Zn-2. 0Al-0. 2Mn（TZAM6620）合

金在 70 ℃和 140 ℃双级时效共 250 h 后达到峰值硬度

90HV。

添加 Na，Hf 后形成纳米团簇为 Mg2Sn 析出提供

形核位置，能有效细化 Mg2Sn 析出相，达到缩短 tp和提

高 ΔHmax 的效果。 Mg-10Sn 合金中加入 1. 5% 的 Hf
后，200 ℃的 tp 从 220 h 缩短至 96 h，ΔHmax 从 14HV 提

高至 18HV。Mg-6Sn 中加入 0. 13% 的 Na 后，200 ℃
的 tp 从 1000 h 缩 短 至 58 h，ΔHmax 从 10HV 提 高 至

25HV，如 图 3（a）所 示 。 Mg-10Sn-3Al-1Zn 中 加 入

0. 1% 的 Na 后，160 ℃的 tp 为 120 h，ΔHmax 为 57HV，位

于图 3（a）中最高点。但是Na会偏聚在晶界上，导致合金

的塑性下降，Mg-5. 4Sn-4. 2Zn-2. 0Al-0. 2Mn-0. 1Na
（TZAM5420-0. 1Na）合金的峰时效态伸长率仅为3%［36］。

图 3（b）为 Mg-Sn 基合金时效前后的屈服强度和

硬度。总的来说，硬度与屈服强度呈正比，这说明用

硬度变化（ΔHmax）估计屈服强度变化（ΔYS）是一种快

速有效的方法。当 ΔHmax 较低时往往 ΔYS 也较低，如

Mg-2. 5Sn-4Al-1. 5Ca（TAX342）时效处理后的 ΔHmax

为 5HV，ΔYS 也仅为 4 MPa。采用 450 ℃的较低固溶

温度工艺，保留部分 Mg2Sn 相抑制晶粒长大，然后在

时效中析出纳米级析出相，Mg-6. 6Sn-5. 9Zn-2. 0Al-

0. 2Mn（TZAM6620）合金的屈服强度由 247 MPa 增至

370 MPa（ΔYS=123 MPa），硬 度 由 73HV 增 至

102HV（ΔHmax=29HV）。本文分析发现，时效前 YS
大于 180 MPa 的含 Sn 镁合金，时效前后的 YS 值均约

为硬度值的 3~4 倍。

3　塑化作用

Sn 的加入可以提升镁合金的塑性。在室温下纯

镁基面和锥面位错滑移的临界分切应力（critical re‐
solved shear stress，CRSS）相差很大，因此锥面滑移难

以开动［39］。Sn 的加入可有效降低锥面滑移的 CRSS，

同时提高基面滑移的 CRSS，将锥面/基面的 CRSS 比

值从 13. 8 降低至 3，使锥面滑移更容易开动［40］。铸态

Mg-2Sn-2. 5Zn-2Al（TZA222）的伸长率为 21%，而纯

镁仅为 4% 左右［41-42］。

本文根据文献［36-37，42-55］中的数据，将高塑性

含 Sn 镁合金（EL≥10%）的室温屈服强度与伸长率总

结如图 4 所示。总的来说有以下 2 个特点：（1）热挤压

图 3　Mg-Sn 基合金 140~200 ℃时效的硬化反应（a）和时效前后的屈服强度与硬度（b）［12，24，26-38］

Fig. 3　Age-hardening response at 140-200 ℃（a）， yield strengths and hardness before and after aging（b） of Mg-Sn based alloys［12，24，26-38］

图 4　高塑性含 Sn 镁合金的室温屈服强度和伸长率［36-37，42-55］

Fig. 4　Room temperature yield strength and elongation of 
Sn-containing Mg alloys with high plasticity［36-37，42-55］
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后，合金晶粒细化、位错密度提高、形成变形织构，还

可能存在变形孪晶，增加了对位错运动的阻碍作用，

导致强度高于铸态，但从多种合金的整体趋势来看，

铸态和挤压态合金的塑性没有显著性差异；（2）伸长

率升高伴随着屈服强度下降，体现了金属材料强度

与塑性倒置的共性矛盾。由图 4 可见，大多数合金的

伸长率小于 25%，仅有铸态 Mg-3Al-3Sn 和挤压态

Mg-0. 7Y-0. 4Sn 的 伸 长 率 超 过 了 30%。 铸态 Mg-
3Al-3Sn 的塑性最高（EL=35%），这是因为 Sn 和 Al
（特别是 Sn）的加入降低了层错能，使位错交滑移变困

难，还导致大量变形孪晶的形成，从而提高了塑性［56］。

4　提升高温强度

镁合金的蠕变机制包括空位扩散、晶界滑移和位

错攀移等［57-58］。Sn 固溶于 Mg 中可有效降低层错能，

提高位错攀移的难度。Mg2Sn 相的热稳定性好，起到

阻碍晶界滑移的作用［59-60］。以上两个因素使得 Mg-Sn
合金的蠕变抗力和高温强度提高，铸造峰时效态 Mg-
6Sn-2Zn-0. 1Na 合金在 175 ℃，60 MPa 应力作用下的

蠕变速率和同样状态的 Mg-13Gd-6Y-0. 2Zr合金处于

同一数量级［61-62］。

本文根据文献［19， 58， 60， 62-74］中的 165 组数

据对镁合金的高温力学性能进行了总结，如图 5 所示。

图 5（a）展示了温度对镁合金屈服强度的影响。在不

含稀土（RE）元素时，Mg-Sn 基合金与 Mg-Al 基合金

在 150 ℃的屈服强度相当。加入 RE 形成 MgSnY［65］，

Mgx（SnRE）y
［75］，SnxREy

［59］等耐热相，可以提升 Mg-Sn
合金的高温强度。Mg-1. 7Sn-1. 3Y 在 350 ℃的 YS 为

33 MPa，而 Mg-2. 5Sn 在 300 ℃ 的 YS 仅为 16 MPa。
但也由于形成了上述含有 Sn 和 RE 的耐热相，消耗了

可用于时效强化的 Sn 原子，使得 Mg-Sn-RE 合金的时

效强化效果很低，造成时效强化与高温强度难以兼得

的问题。

Mg-Sn 基 、耐 热 Mg-Al 基 和 Mg-RE 基 合 金 在

150~200 ℃的稳态蠕变速率如图 5（b）所示。加入 Al，
Zn，Y 等元素的 Mg-Sn 基合金的稳态蠕变速率高于加

入 Bi，Ca，Mn 等元素的耐热 Mg-Al 基和 Mg-RE 基合

金。但是部分 Mg-Sn 基合金，如前所述的峰时效态

Mg-6Sn-2Zn-0. 1Na 和 Mg-5Sn-5Bi-0. 5Mn 在高温下

表现出与 Mg-RE 接近的稳态蠕变速率。在 Mg-6Sn
中加入 2% 的 Zn 和 0. 1% 的 Na，形成 Na 原子团簇加

速 Mg2Sn 相析出并使其细化，在 150 ℃，60 MPa 应力

作用下，Mg-6Sn-2Zn-0. 1Na 的稳态蠕变速率由 Mg-
6Sn 的 1. 2×10-5 s-1降低至 5. 6×10-10 s-1［62］。但由于

Mg2Sn 析出相的尺寸远大于时效峰值态 Mg-RE 合金

中析出相的尺寸，Mg-Sn 基合金的抗蠕变能力整体低

于 Mg-RE 合金［76-77］。

5　调控腐蚀速率

纯镁的标准电极电位为 -2. 37 V，化学性质活

泼，与水发生析氢反应：

Mg + 2H 2 O → Mg ( OH )2 + H 2 （4）
纯度不高的纯镁（工业纯镁，Mg>99. 5%）和普通

镁合金不易自发形成具有保护性的致密氧化膜，因此

腐蚀速率较高。在 Mg-Sn 合金中，腐蚀速率主要受

Mg2Sn 相含量、晶粒尺寸和 Sn 元素固溶的影响［78］。高

纯 Mg（Mg>99. 99%）中杂质较少，处于固溶度以内，

难以形成腐蚀原电池，因此腐蚀速率较低。Mg-Sn 基

合金的腐蚀速率明显低于工业纯镁。因为 Sn 元素固

溶在镁基体中时，由于 Sn 具有比 Mg 更高的电极电

位，可以降低析氢速率，从而提升耐蚀性。晶粒尺寸

图 5　Mg-Sn，Mg-Al，Mg-RE 基合金高温力学性能［19，58，60，62-74］

（a）120~350 ℃屈服强度；（b）在 150~200 ℃、小于 85 MPa应力作用下的稳态蠕变速率

Fig. 5　Mechanical properties of Mg-Sn， Mg-Al， Mg-RE based alloys at elevated temperature［19，58，60，62-74］

（a）yield strengths at 120-350 ℃；（b）steady creep rates at 150-200 ℃ with applied stresses lower than 85 MPa
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相近的固溶态 Mg-2Sn 和 Mg-4Sn 合金，在 0. 15% 和

3. 5% 的 NaCl 溶液中具有更高的电极电位，表现出比

工业纯 Mg 更好的耐蚀性［78-79］。但随 Sn 含量增加，合

金腐蚀速率有所增加，如在 0. 6 mol/L NaCl+6 mol/L 
HCl 溶液中，铸态 Mg-9Sn 合金的腐蚀速率高于 Mg-
3Sn 合金［80］。这是由于形成了电位高于 Mg 的 Mg2Sn
相，形成腐蚀原电池加速腐蚀［78，81］。Sn 元素加入其他

镁合金后，也可能会提升耐蚀性。如在铸态 AS21 镁

合金中加入 Sn 元素，随 Sn 含量增加，合金腐蚀速率下

降，2% 的 Sn 使其在 3. 5% 的 NaCl 溶液中的腐蚀速率

降低了约 65%，图 6 为加入 2% 的 Sn 元素前后 Mg-
2Al-1Si（AS21）合金的显微组织，Sn 的加入明显细化

了 Mg2Si 相，并使腐蚀产物 Mg（OH）2 不易与基体脱

离，抑制了析氢反应［82］。表 2 列出了纯镁和含 Sn 的镁

合 金 在 NaCl，Hank’s 等 介 质 浸 泡 条 件 下 的 腐 蚀

速率［81-93］。

6　Sn对镁合金空气电池性能的影响

镁具有电化学活性高、轻质、无毒、储量高、安全

性 高 、能 量 密 度 高（6. 8 kWh/kg）、比 容 量 高（2205 
mAh/g）等优势，可作为空气电池应用于声呐浮标、航

标、救生衣、大功率水下设备，以及医院、学校等场所

的应急电源［94］。镁空气电池的结构如图 7 所示。

镁空气电池放电过程涉及的反应式如下：

阳极反应：Mg → Mg2 + + 2e- （5）
阴极反应：O 2 + 2H 2 O + 4e- → 4OH- （6）
总反应：2Mg + O 2 + 2H 2 O → 2Mg ( OH )2 （7）
纯镁阳极存在极化率高和库仑效率低的问题，重

要原因是化学性质活泼的镁易与电解质发生如式（4）
所示的析氢反应，导致纯镁阳极的实际工作电压（≈
1. 3 V）远低于理论电压（3. 1 V），且仅能达到≈700 
mAh/g 的比容量［95-97］。10 mA/cm2 的低电流密度下，

Mg-xSn（x=1%，3%，5%）阳极均表现出比纯 Mg 更

高的利用率，其中 Mg-1Sn 的表现最好，阳极效率、比

容量分别为 51. 7% 和 1133 mAh/g［98-99］。

Sn 元素与 Al，Y 等元素配合加入纯 Mg 中，具有比

Mg-Al，Mg-Li 等阳极更稳定的放电电压和更高的阳

极效率。例如 Mg-6Al-1Sn-0. 4Mn 的平均放电电位

为 1. 602 V［100］；Mg-0. 7Sn-1. 4Y 镁 合 金 阳 极 在 2. 5 
mA/cm2和 10 mA/cm2电流密度下所表现出的工作电

压和利用效率均优于 AZ31 镁合金阳极［101-102］；挤压态

Mg-6Al-1Sn 合金中 Mg2Sn 相的尺寸为 1 μm，使该合

金阳极在 150 mA/cm2的电流密度下达到 84. 7% 的利

用率［94］。

Sn 元素的加入可有效提高镁阳极在低电流到高

电 流 下 的 工 作 电 压 ，提 高 阳 极 效 率 ，主 要 原 因 如

下［94，96，100，103-105］：（1）Sn有较高的能量密度（903 mAh/g）
和较低的标准电极电位（-0. 1375 V），可有效抑制镁

阳极的自腐蚀倾向，Mg2Sn 比 Mg 基体的电位高约 350 
mV，构成腐蚀微电偶，促进阳极反应进行，提高阳极

放电活性；（2）镁阳极中固溶的 Sn 会在电解质环境中

形成 SnO2或 SnO 薄膜，提高镁阳极的耐蚀性；（3）细小

的 Mg2Sn 颗粒可以加速镁阳极腐蚀产物的剥落，提高

电池的放电性能。但是，如果形成粗大的 Mg2Sn 相，

则容易引起放电产物 Mg（OH）2 黏附在 Mg2Sn 相上，

抑制电解液和基体的有效接触，降低放电活性［96］。

7　结束语

综上所述，Sn 加入 Mg 中可能产生以下积极影响：

细化晶粒、固溶强化、析出硬化与强化、调控腐蚀速

率、改善放电性能等。在镁合金凝固过程中，Sn 在固/
液界面前沿富集产生晶粒细化效果；Sn 在镁基体中的

固溶度随温度变化显著，时效产生热稳定性好的

Mg2Sn 析出强化相，阻碍位错运动和晶界滑移，提高镁

合金的室温和高温强度；Sn 固溶于镁基体中，降低锥

图 6　AS21（a）和 AS21-2Sn（b）合金的 SEM 图［82］

Fig. 6　SEM images of AS21（a） and AS21-2Sn（b） ［82］
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面与基面 CRSS 的比值从而提高塑性，同时提高基体

电位，降低腐蚀速率；但如果形成了 Mg2Sn 相，则形成

Mg2Sn-Mg 腐蚀原电池，加快腐蚀速率。未来仍存在

以下挑战：

（1）Sn 的晶粒细化能力较 Zr，Ca 等元素差，在质

量分数都为 1% 时，Zr，Ca 的生长抑制因子分别为

38. 3 和 11. 9，而 Sn 只有 1. 5。未来可通过在 Mg-Sn 合

金中加入 Zr，Ca 等元素制备具有更细晶粒尺寸的多元

Mg-Sn 基合金。

（2）Mg-Sn 二元合金时效速度缓慢，时效强化效

果不显著，虽然 Na 等元素可以显著改善时效效果，但

会导致合金塑性较差，而 Al，Zn，Ca 等元素虽有可能

加速时效，但对强度提升并不明显。未来可通过合金

化设计发展 tp≤10 h，ΔHmax≥30HV 的快速显著时效

强化 Mg-Sn 基合金。

（3）Sn 在 Mg 合金中加入量超过 4%~5% 时，容

易形成粗大第二相，恶化合金力学性能。虽然部分含

表 2　纯镁和含 Sn镁合金腐蚀速率

Table 2　Degradation rates of pure Mg and Sn-containing Mg alloys

Alloy
Ultra-high purity Mg
Ultra-high purity Mg
Pure Mg
Pure Mg
Pure Mg
T1
T3
T3
T4
TX31
TX31
TX32
TX32
T4-1Ce
T4-2Ce
T4-4Ce
T5-3In
T5-3In
TZM820
TZM820
TMX911
AST210
AST211
AST212
ASX521
AT31
AT61
AT91

Processing technology
Cast
Cast
Cast
Cast
Cast
Extruded
Cast
Extruded
Die cast
Cast
Extruded
Cast
Extruded
Die cast
Die cast
Die cast
Extruded（ED）

Extruded（RD）

APE
Extruded
Extruded
Cast
Cast
Cast
Hom
Extruded
Extruded
Extruded

Solution
3. 5% NaCl
Hank’s
3. 5% NaCl
SBF
Hank’s
3. 5% NaCl
5% NaCl
5% NaCl
Hank’s
5% NaCl
5% NaCl
5% NaCl
5% NaCl
Hank’s
Hank’s
Hank’s
Hank’s
Hank’s
3. 5% NaCl
3. 5% NaCl
3. 5% NaCl
3. 5% NaCl
3. 5% NaCl
3. 5% NaCl
3. 5% NaCl
3. 5% NaCl
3. 5% NaCl
3. 5% NaCl

Temperature/℃
RT
37
RT
37
37
RT
RT
RT
RT
RT
RT
RT
RT
RT
RT
RT
37
37
RT
RT
RT
RT
RT
RT
93
RT
RT
RT

Degradation rate
0. 3 mm/a
0. 4 mm/a
5. 5-21 mm/a
5. 04 mm/a
6. 09 mm/a
0. 34 mm/a
1. 41 mm/a
0. 80 mm/a
2. 41 mm/a
2. 07 mm/a
1. 76 mm/a
5. 92 mm/a
3. 14 mm/a
2. 00 mm/a
3. 76 mm/a
5. 28 mm/a
0. 422 mm/a
0. 494 mm/a
6. 33 mm/a
4. 58 mm/a
8. 77 mm/a
0. 64 mg/（cm2·h）
0. 4 mg/（cm2·h）
0. 28 mg/（cm2·h）
2739 mm/a
1. 96 mm/a
4. 03 mm/a
10. 73 mm/a

Reference
［83］
［84］
［85］
［86］
［87］
［88］
［89］
［89］
［90］
［89］
［89］
［89］
［89］
［90］
［90］
［90］
［81］
［81］
［91］
［91］
［92］
［82］
［82］
［82］
［93］
［88］
［88］
［88］

Note：Hom-homogenization；RT-room temperature；APE-aging prior to extrusion

图 7　镁空气电池工作原理图

Fig. 7　Working principle diagram of Mg air battery
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Sn 镁合金具有较高塑性，但往往强度较低，限制了高

塑性含 Sn 镁合金的应用。未来应将快冷凝固与累积

叠轧、挤压剪切等大变形加工技术结合起来细化晶粒

和第二相，提升 Sn 元素的强化和塑化作用。

（4）Sn 元素虽然可以有效提升 Mg 合金的抗蠕变

性能，但无稀土含 Sn 镁合金的抗蠕变性能仍与 Mg-
RE 合金有较大差距。未来可以探索细化析出相尺

寸、加入其他合金元素或引入其他热稳定相来提升无

稀土含 Sn 镁合金的高温强度和抗蠕变性能。

（5）Sn 元素只能小范围加速或减缓镁合金的腐蚀

速率，尚不能满足某些对腐蚀速率要求比较高的应用要

求，如可溶桥塞（93 ℃时，腐蚀速率≥65 mg/（cm2·h））
和不锈镁合金等。未来可通过增加第二相含量和第

二相种类等方法增加合金腐蚀速率，或通过表面处

理、自生钝化膜等方法减缓腐蚀速率。

除了解决上述挑战，同时应发掘含 Sn 镁合金的其

他优势，例如近期研究发现的良好阻尼性能［106］，发展

更多种类的结构-功能一体化含 Sn 镁合金。
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离子导电凝胶在柔性压力与应变
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Research progress and application in ionic 
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and strain sensors
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摘要：柔性压力与应变传感器随着医疗及电子互联领域的发展而受到越来越广泛的关注，其中离子导电凝胶由于具有仿

生结构、合适的力学性能和良好的生物相容性等优良的物理化学性能，在柔性电子传感领域显示出了极大潜力。本文综

述了离子导电凝胶的分类、制备方法、特点及其在柔性压力与应变传感器中的应用。首先介绍了离子导电凝胶在压力与

应变传感器中的传感模式，然后按照导电原理的不同将其分为金属离子凝胶、离子液体凝胶以及聚电解质凝胶三大类，

从合成方法、性能特点、改良方法等方面系统介绍了其在压力与应变传感器中的应用及研究进展，分析了其潜在的应用

前景和发展趋势。最后，总结了目前存在的挑战并做出了展望，认为离子导电凝胶在智能柔性传感领域仍有着巨大的探

索空间和应用潜力。

关键词：离子导电；凝胶；柔性；应变传感器；性能；应用
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Abstract：Flexible pressure and strain sensors have attracted increasing attention with the rapid development 
of medical and electronic interconnection. Ionic conductive hydrogels demonstrate more potential for 
flexible electronics sensors because of their excellent physicochemical properties such as biomimetic 
structures， suitable mechanical properties， and excellent biocompatibility.  The classification， preparation 
methods， characteristics of ionic conductive hydrogels，and their applications in flexible pressure and strain 
sensors were reviewed.  First， the sensing modes of ionic conductive hydrogels in pressure and strain 
sensors were introduced.  Then， according to the different conductive principles， they were divided into 
three categories：metal ion hydrogels， ionic liquid hydrogels， and polyelectrolyte hydrogels.  Their 
applications and research progress in pressure and strain sensors were systematically introduced from 
synthesis methods， performance characteristics，and improvement methods. Their potential application 
prospects and development trends were analyzed.  The current challenges were summarized and prospects 
were made.  It was believed that ionic conductive hydrogels still have great exploration space and 
application potential in intelligent flexible sensing.
Key words：ionic conductivity；hydrogel；flexibility；strain sensor；property；application
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随着经济发展与生活水平的提高，人们对于自身

健康状况越来越关注，医疗健康领域的科技在近年来

飞速发展，各种形式的便携健康监测设备被发明出

来。这些设备要求可随时检测身体的各项健康参数

（如体温、体液平衡、呼吸频率、心率等，甚至于肌电信

号、脑电信号等）［1］，并按照接收信号的不同分为光传

感器［2］、化学传感器［3］、压力与应变传感器［4］和温度传

感器［5］等。其中具有高导电性和超灵敏结构应变能力

的柔性应变和压力传感器，不仅可以准确监测人体运

动状况，对脉搏、血压、眼压等的测量以及情绪感知等

方面［6-7］也具有一定的监测能力，因此在精确测量和医

疗器械领域引起了极大的关注［8］。

柔性压力与应变传感器可以将外界的应力或者

应变引起的微小形变转化为导电材料的电阻、电容或

电压变化，通过监测这些电信号的变化，判断外界载

荷或者应变的大小和分布状况［9］。其通常以柔性导电

材料为基础制备而成，要求在高形变条件下依然导电

性良好，并且电信号的变化与形变强相关［10］，因此，将

导电材料与柔性基底相结合、同时兼具导电性与柔性

的复合材料成为现在的一个研究重点。在众多材料

中，导电凝胶因具有凝胶本身优异的物理化学特性，

如超拉伸性、自修复性、生物相容性、刺激响应性

等［11-12］，还可通过高分子化学、复合物理以及精细加工

和纳米加工等方法拥有突出的电导率［13］，因此在制备

柔性应变传感器方面具有巨大的应用潜力。

导电凝胶从其电荷传输方式可以分为电子导电

和离子导电凝胶。电子导电凝胶的导电性来自添加

的电子导电填充物（如碳纳米管、石墨烯、MXene、液
态金属、金属纳米颗粒等［14-15］）所产生的接触电阻和隧

道效应，具有较高的灵敏度［16］，但是凝胶通常不透明，

且这些填充物有可能影响相应凝胶的力学性能［17］，降

低其耐用性。与电子导电凝胶不同的是，离子导电凝

胶的导电行为是通过离子来进行传输的，导电性能的

改变主要是由外界刺激下的凝胶形状改变而引起。

离子凝胶通常宏观上是透明的，且在可逆变形时很大

程度上保持其体积导电性［18］。并且，金属离子还可通

过盐析作用或与聚合物链上基团的配位作用［19］，参与

导电凝胶聚合物网络的构建，以提高水凝胶的力学

性能。

离子导电凝胶因上所述的优良性能，在近年来被

广泛应用于智能柔性传感领域，成为一大热点。研究

人员对其聚合物网络结构、填充的导电介质等方面开

展了广泛研究，随着研究的不断深入，其力学性能、电

学性能、可重复使用性、环境稳定性等性能都有了很

大提升。本文阐述了离子导电凝胶在智能柔性压力

与应变传感器中的应用及最新研究进展，包括其分类

及制造方法、突出特点、应用和提高性能的方法等。

最后，简要概述了开发离子导电凝胶智能应变传感设

备健康监测系统所面临的挑战。

1　离子导电凝胶在柔性压力与应变传感器中

的传感模式

离子导电凝胶应变传感器可在不同传感模式下

工作，这些模式可分为电阻式、电容式、压电式、摩擦

发电式（TENG）等，因制备方法与传感原理简单、使用

方便、传感性能良好等原因，目前研究最广泛的传感

模式为电阻式与电容式。

1. 1　电阻式

电阻式传感模式因其灵敏度较高和便于测量而

成为应变传感器中应用最广泛的传感模式之一，其工

作原理依赖于传感器在外力作用下产生几何变形而

导致电阻的变化，从而实现传感功能［20］。

离子导电水凝胶通常具有较高的拉伸及恢复性

能，可以看作是一个闭塞电阻，在施加压力或应变的

条件下，电阻的变化仅取决于拉伸长度的增加或压缩

引起的截面面积的减少。故电阻模式的离子导电水

凝胶通常被设计为可检测大形变且便于测量的压力

与应变传感器。电阻式应变传感器的灵敏性高低通

常由测量因子（gauge factor，GF）来表示，GF 被定义为

相对电阻变化与施加应变的比值［21］。Liu 等［22］受生物

软组织的启发，通过“软”均质聚合物网络和“硬”动态

铁（Fe3+）交联纤维素纳米晶体（CNCs-Fe3+）网络之间

的互连制备了功能水凝胶。此凝胶在机械变形时具

有敏感、稳定和可重复的电阻变化，表现出可调的机

电行为，凝胶拉伸时的结构变化如图 1（a）所示。进一

步通过测量电阻计算了水凝胶在 0%~200% 的高振

幅变形下的 GF 为 0. 478，这说明此水凝胶可以作为可

柔性应变传感器来监测各项生理活动。Zhao 等［23］制

备的多功能导电复合水凝胶，具有良好的导电性能，

在 780% 的应变下，电阻变化稳定，且具有较高的灵敏

度（GF=15. 98）。

1. 2　电容式

电阻式传感器由于其传感结构在应变作用下的

非均匀变化，通常表现出非线性行为。而电容式传感

器不仅显示出良好的线性度，而且还提高了响应时

间［24］。电容式压力与应变传感器是通过在两个可变

形电极之间夹入一层介电层而形成一个平行板电容，

离子导电水凝胶因其拥有一定的导电性能，且柔软具

有一定的附着力，可以充当这个介电层。电容式压力
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与应变传感器的电容变化与传感结构的几何形状（包

括电极面积和介电厚度）有关，在结构确定的情况下，

可以感知外界微小的压力变化。电容式应变传感器

的灵敏性高低由灵敏度（SC）来表示，定义为 SC=
（ΔC/C0）/ΔP，其中 ΔC 为电容的相对变化量，C0 为原

始电容，ΔP 为触摸压力的相对变化量［25］。

Shen 等［26］提出了一种高灵敏的柔性离子凝胶压

感皮肤，由离子导电的水凝胶和导电金属织布组成，

外部由弹性体（very high bond，VHB）薄膜封装，内部

由硅胶支撑环做框架，如图 1（b）所示。其中氯化钠-

聚丙烯酰胺（NaCl-PAM）水凝胶具有良好的机电性

能，与金属电极在界面处形成了双电层，金属电极表

面的正负电荷分别吸引水凝胶中的相反极性的离子，

在界面处大量微观的离子-电子对形成微电容，当压力

增大时，由于金属电极织布微观表面的密集不平整的

微结构，金属电极与水凝胶接触面积显著增加，从而

导致电容值明显升高。此电容式传感器具有超宽的

压力测试范围（35 Pa~330 kPa）、快速的响应时间

（18 ms）和高分辨率（1. 5 kPa-1）。 Zhu 等［27］在低温

（-15 ℃）的 NaCl 溶液中，通过离子定向扩散工艺，成

功合成了具有梯度结构的物理交联聚乙烯醇（PVA）

离子水凝胶，结构如图 1（c）所示。采用该梯度离子凝

胶作为柔性电容式压力传感器，灵敏度为 1. 09 kPa-1 

（<100 kPa），传感范围宽（400 Pa~0. 8 MPa），响应时

间短（92 ms），在长期加卸载过程中信号稳定，在重复

微小压应变下具有较高的灵敏度，可用于监测细微的

生命信号和人体运动。

虽然目前离子导电凝胶在电阻式和电容式压力

与应变传感器方面的研究已取得了一定的进展，但这

两种模式下的传感行为都需要外部供电，一定程度上

降低了其便携性，随着研究的不断深入，无需外部电

源的压电式和 TENG 式必将会在未来的研究中占有

较大优势，近年来的研究也越来越多。如 Dobashi
等［28］设计了一个压痕实验，以 P（AA-co-AM）凝胶为

研究材料，探索了离子导电凝胶的压电效应产生原理

并研究在传感中的应用，如图 1（d）所示。Luo 等［29］制

备了全物理交联 PVA/P（AM-co-AA）-Fe3+ 双网络

（DN）水凝胶，结构如图 1（e），并基于此凝胶，制得了

具有良好的电气输出性能的 TENG（PP-TENG），可

用于高灵敏度应变传感器。将这几种传感模式的特

点进行了总结，如表 1 所示。

2　用于柔性应变传感器的离子导电凝胶材料

离子导电凝胶是通过介质中的离子传导来传递

信号的，这种用来传导的离子可以是金属离子，也可

图 1　离子导电凝胶作为压力与应变传感器时不同的传感模式

（a）电阻式［22］；（b）电容式［26］；（c）电容式［27］；（d）压电式［28］；（e）TENG 式［29］

Fig. 1　Different sensing modes of ionic conductive gel as pressure and strain sensor
（a）resistive mode ［22］；（b）capacitive mode［26］；（c）capacitive mode［27］；（d）piezoelectric mode［28］；（e）TENG mode ［29］
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以是离子液体，还有可能是聚合物框架中的离子结

构，据此将离子导电凝胶进行分类。

2. 1　金属离子导电凝胶

金属离子导电凝胶是离子导电凝胶中最为重要

的一个分支，目前对其研究也最多，金属离子导电凝

胶通常是水凝胶，或者其他对无机盐类有良好溶解性

的有机液体（如乙醇、甘油（Gl）、乙二醇（EG）［30］）凝

胶。凝胶液为导电盐离子的溶解提供了方便，凝胶以

离子电流的形式传递电信号，通过直接连接导线就可

以很容易地监测其变化［31］。将金属离子引入凝胶的

一般方法是将预先制备好的凝胶浸泡在含有离子的

溶液中［32］或在凝胶骨架聚合阶段将金属离子加入体

系中［33］。

多种价态的离子都可以实现电信号的传导，一价

金属离子，如 Li+，Na+，K+，最常被引入凝胶中以制备

导电凝胶。如 Zhang 等［34］通过注射的方式合成了一种

基于超分子海藻酸钠（SA）DN 水凝胶的新型天然离

子导体，该水凝胶表现出了极其优越的力学性能。尤

其是其中 NaCl 的使用，不仅作为导电离子，还作为触

发器参与了与 SA 结合的超分子组装过程，使水凝胶

成为理想的离子导体。其用作应变传感器时，被证明

具有极宽应变窗口以及高压力灵敏度，在施加低电压

时仍具有高灵敏度。与 Na+，K+相比，Li+具有轻微的

腐蚀性，但电传输能力更强，有望给凝胶材料带来更

显著的导电性，且是最有效的保水电解质［35］。Yang
等［36］用紫外光快速引发丙烯酰胺（AM）聚合成交联网

络，以 LiCl 为导电介质，采用简单的一锅法快速制备

了高性能的 LiCl/琼脂（agar）/PAM 水凝胶离子导体，

该离子水凝胶具有显著的拉伸性能，可作为软导体应

用于离子皮肤、发光显示器等柔性器件中。

用于构建凝胶骨架的常见聚合物有 PVA、聚多巴

胺、聚酰胺、PAM、多糖、蛋白质等，这些聚合物通常含

有大量的亲水基团（如—COC—、—OH、—COOH、

—COO 或—CONH2）［37］，金属离子在给凝胶提供导电

性的同时，可通过与这些基团结合和分离，使得凝胶

在宏观上表现出不同的状态。多价离子如 Ca2+ ，

Mg2+，Zn2+，Cu2+，Fe3+，Al3+等由于缺失多个电子，原

则上可结合多个基团，在与聚合物骨架上的多个基团

发生相互作用时，凝胶的整体结构和力学性能都会产

生很大的变化［38］。

Bai 等［39］将生物矿物钙离子引入聚丙烯酰胺 -羧

甲基纤维素钠（PAM-CMC）交联网络制备了水凝胶。

Ca2+的存在不仅导致动态交联结构的形成，而且使水

凝胶具有显著的力学性能以及高离子导电性，此水凝

胶传感器对应变和应力变化高度敏感且传感范围广。

Pang 等［40］在 N，N-亚甲基二丙烯酰胺（MBAA）交联的

聚（N-异丙基丙烯酰胺 -co-丙烯酰胺）（P（NIPAAm-
co-AM））网络中引入聚乙烯吡咯烷酮（PVP）/单宁酸

（TA）/Fe3+交联网络，制备了一种具有良好拉伸性能、

温度响应性和导电性的 DN 离子导电水凝胶。TA 可

与 Fe3+配合形成 TA/Fe3+配合物，PVP 与 TA 通过氢

键相互作用，Fe3+通过 TA 与 Fe3+之间的金属-邻苯二

酚配位被锁定在网络中，PVP/TA/Fe3+通过氢键和金

属配位相互交联，并与 P（NIPAAm-co-AM）网络互

锁，提高了凝胶整体的柔性、强度和导电性。

从上述研究中可以看到，金属离子导电水凝胶的

性质受金属离子种类的限制，对凝胶骨架聚合物的结

构及侧链基团也有一定的要求，且含量不易过高，这

就限制了其进一步的发展，性能提升有限。

2. 2　离子液体凝胶

离子液体（ionic liquid，IL）是由有机阳离子和无机

或有机阴离子构成的在室温下呈液态的有机盐，是一

种极性溶剂，几乎没有蒸汽压、不可燃、不挥发、具有

良好的化学稳定性和热稳定性、可循环利用且对环境

友好。同时，它们还具有较高的离子导电性、宽的电

化学窗口和优异的电化学稳定性，因此在电子器件制

造领域引起了广泛的关注［41］。更重要的是，通过选用

不同的阴阳离子对以及调整这些成对的阳离子和阴

离子的各自结构如侧链取代基等，还可以改变离子液

体的高极性、疏水性及溶解性等。

离子液体凝胶是通过将离子液体固定在凝胶网

络中制备的，离子液体凝胶保留了离子液体的许多特

表 1　四种传感模式特点对比

Table 1　Comparison of four sensing modes

Sensing mode

Resistive mode
Capacitive mode
Piezoelectric mode
TENG mode

External 
power or 
not
Yes
Yes
No
No

Signal change

Generally nonlinear
Linear
Generally nonlinear
Generally nonlinear

Source of signal change

Change of the shape
Electrode area and gel dielectric layer thickness
Piezoelectric effect of materials added to gels
Triboelectric effect

Sensitivity

Low
High
Same to resistive mode
Lower than resistive mode

Application

Large strain
Pressure， small strain
Pressure
Pressure， dynamic stimulus
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性，如高离子电导率和广泛的工作温度，其存在极大

地扩展了凝胶骨架材料的选择范围以及离子导电凝

胶的应用范围，使其可以在一些极端条件下稳定使

用［42］。最近，由离子液体和聚合物组成的凝胶已用于

柔性电子设备中。

Xu 等［43］报道了一种具有透明、高拉伸性、耐溶剂

性和耐温度性、可回收性、高导电性、水下自愈合能力

和水下黏附性的多功能离子凝胶。该离子凝胶选择

了离子液体 1-乙基-3-甲基咪唑双（三氟甲烷磺酰）亚

胺（［EMIM］［TFSI］）作为电解质盐，由 2，2，2-三氟丙

烯酸乙酯（TFEA）和丙烯酰胺（AM）在其中一步光引

发聚合制备。丰富的氢键和离子偶极相互作用等非

共价相互作用，使凝胶具有优异的机械强度、回弹性

和室温下快速自愈能力，基于此离子凝胶的可穿戴应

变传感器可以灵敏地检测和区分各种身体运动。Yao 
等［44］设计了一种具有多种作用的苯硼酸离子液体

（PBA-IL），通过 4-（溴甲基）苯硼酸（PBA）与 1-乙烯

咪唑（IL）的温和烷基化反应合成 PBA-IL，然后将纤

维素纳米纤维（CNFs）引入到 PBA-IL/AM 交联网络

中，以简单的一步方法制备了一种半互穿网络离子凝

胶。制备的 PAM/PBA-IL/CNF 水凝胶通过动态共

价键（硼酯键）、物理相互作用（氢键和静电相互作用）

以及 CNF 互穿聚合物网络之间的链纠缠来整合多个

交联网络，从而在高性能和多功能之间实现了良好的

平衡，具有显著的拉伸性、韧性、自愈合性、宽的工作

应变范围、高灵敏度、黏附性和透明度，使用该凝胶构

建的高性能传感器，可以监测人体运动，具有高灵敏

度和稳定的响应。

2. 3　聚电解质凝胶（两性离子凝胶）

聚电解质是一种水溶性高分子，其结构单元上含

有能电离的基团，按电离的基团可分为聚酸类、聚碱

类和聚两性离子类［45］。聚两性离子水凝胶就是近些

年基于聚两性离子发展起来的一种新型水凝胶，以两

性离子聚合物作为凝胶骨架。中性的聚两性离子分

子中同时含有的正负电荷而产生高偶极矩，这种强的

偶极性使得两性离子凝胶能够通过离子偶极或偶极

相互作用而提高凝胶的力学性能、黏附性、自愈性等，

同时，这些离子基团还使凝胶具有良好的保水能

力［46］。这些特性使得两性离子水凝胶用于具有韧性、

黏结性、自愈性和导电性的柔性应变传感器，具有广

阔的应用前景。

然而，两性离子链间的非共价交联通常很弱，化

学交联和复合可以改善水凝胶的力学性能，但可能会

限制两性离子链的流动性，降低导电性［47］。所以，最

近的研究在同时增强两性离子凝胶的力学性能和导

电性方面做出了很大的努力。

Wang 等［48］报道了一种由动态交联的聚两性离子

和物理交联的 PVA 组成的新型坚韧的半互穿水凝胶，

该凝胶具有优异的力学性能、可重复的自黏附性和高

线性应变敏感性。两性离子聚［2-（甲基丙烯酰氧基）

乙基］二甲基-（3-磺基丙基）氢氧化铵（PSBMA）链用

于提供离子导电性，而冻融的 PVA 基体则起到强大的

支撑作用。SBMA 和 PVA 链之间的静电偶极子相互

作用和分子间的氢键增强了凝胶的力学性能。此凝

胶在较宽的应变范围内拉伸表现出较高的线性灵敏

度，凝胶可以直接附着在人体皮肤上，作为传感器监

测生理信号。接着，又提出了一种简便的方法来制备

由硅酸镁锂纳米片（Laponite XLG）物理交联的两性

离子纳米复合水凝胶［46］，该水凝胶骨架由两性离子

SBMA 和 2-甲基丙烯酸羟乙酯（HEMA）共聚而成，掺

入的纳米片提高了凝胶的力学性能，两性离子使凝胶

具有可逆的黏附性以及自愈性，并促进了水凝胶中的

离子导电性，随着两性离子含量的增加，水凝胶具有

较高的电导率和灵敏度。Zhang 等［49］基于静电作用和

聚合物链间的氢键作用，制备了纯物理交联 DN 水凝

胶聚（磺基甜菜碱 -共丙烯酸）/壳聚糖 -柠檬酸（P
（SBMA-co-AA）/CS-Cit）DN 水凝胶。壳聚糖的 N-
氨基葡萄糖单元与柠檬酸离子之间的静电相互作用

形成 CS 网络，与 P（SBMA-co-AA）网络相互渗透，制

备出纯物理交联的 DN 水凝胶。此凝胶具有高拉伸

性、抗疲劳、自黏性好、自愈合性能好等特点。此外，P
（SBMA-co-AA）/CS-Cit DN 水凝胶的电阻对宽应变

窗口敏感，相对电阻在变形过程中表现出稳定可靠的

变化。

3　离子导电凝胶基柔性应变传感器的性能

理想的智能应变传感器应能够稳定、长期的随着

应变输出信号，为了实现该目标，用于制造传感器的

柔性材料应具有高导电性、良好的力学性能、高灵敏

性、好的环境稳定性和自愈合能力等，因此，开发具有

这些性能特点的离子导电水凝胶是设计智能应变传

感器件的必要条件。近年来，研究人员在提高离子导

电水凝胶各种性能方面都取得了很大进展。

3. 1　导电性及灵敏性

高导电性是智能应变传感材料的基础性能，只有

具有了高导电性，才能保证信号的有效传输。对于离

子导电材料，离子转移需要离子转运通道和丰富的液

体环境，凝胶中高分布的多孔结构，提供了离子转移

通道和液体储存空间，有利于获得高电导率。高灵敏
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性需要有导电性能作为基础，是作为传感器所必须拥

有的特质。

Yang 等［50］以氢键和疏水缔合物为基础，在表面活

性剂和 NaCl 溶液的作用下，将 N-羟甲基丙烯酰胺

（HMA）与甲基丙烯酸硬脂酯（C18）胶束共聚，制备了

具有双物理交联网络的疏水缔合物凝胶（PHMA-HA
凝胶）。由于 Na+的存在，PHMA-HA 凝胶表现出优

异的电导率（4. 45 S/m），可作为应变和压力传感器来

监测人体运动。Li 等［51］设计了一种强韧的 PAM/聚
环氧乙烷（PEO）/LiCl 离子导电水凝胶。PEO 的引入

提高了水凝胶的力学性能，LiCl 作为导电介质，使该

水凝胶的离子电导率高达 8 S/m，同时具有良好的电

自愈能力，能够快速稳定地恢复电信号，可制成具有

较高检测能力的应变传感器。

多价离子由于缺失多个电子，原则上可提供更强

的导电性，但溶解度通常较低，加之一些多价离子可

与凝胶骨架上的亲水基团发生相互作用，成为凝胶骨

架的一部分，故而单独使用多价离子的凝胶的导电性

会更小一些。要想在使用多价离子构建凝胶结构的

同时获得高导电性，可采用多种离子添加的方式。

Gao等［52］制备了一种明胶/聚丙烯酸酯/聚多巴胺-Fe3+

水凝胶（G/H PAM/Dopa-Fe3+），在氢键、疏水缔合和

金属络合作用等物理交联的共同作用下，该水凝胶具

有优异的柔韧性及抗穿刺性。Fe3+和 Li+共同提供导

电性能，电导率可达 7. 2 S/m，且电阻信号变化稳定，

GF 为 2. 506。
从上述例子可看出，金属离子凝胶受金属盐溶解

度及与凝胶骨架间相互作用的影响，电导率很难超过

10 S/m。与金属离子凝胶不同，离子液体凝胶的导电

性由填充于其中的离子液体种类而决定，与凝胶液中

离子液体的浓度有关，最高可接近离子液体本身的电

导率。如 Weng 等［21］通过铸造 PVA- PVP 络合物和

［EMIm］ ［DCA］水溶液，然后在室温下蒸发，制备了

离子凝胶。凝胶电导率随着离子液体［EMIm］［DCA］
含量的增多而增大，在室温下最大具有高达 19. 7 mS/cm
的离子电导率。此外，所得的离子凝胶在宽应变范围

（0. 1%~400%）以及宽工作电压范围内都具有一致的

传感性能。在应变小于 200% 时，该传感器的 GF 为

1. 01；在应变大于 200% 时，该传感器的 GF 为 1. 85。
两性离子与引入的盐离子之间的静电相互作用

使体系中的盐容易解离，从而增加了游离离子的数

量，并且两性离子基团在外加电场作用下为分离的正

离子和负离子提供了迁移通道，可以协助离子沿凝胶

骨架运输，促进离子传导，使两性离子凝胶具有良好

的导电性能，此能力对应变敏感。Yang 等［53］通过磺基

甜菜碱甲基丙烯酸酯（SBMA）和甲基丙烯酸羟乙酯

（HEMA）在 LiCl盐存在下的随机共聚，设计并制备了

一种新型抗冻聚合物水凝胶。聚合物链上的阴离子

和阳离子促进了 LiCl 的解离，两性离子与 Li+的相互

作用以及 Li+（H2O）n 水化结构的形成，使该凝胶具有

优异的抗冻性和高导电性，在-40 ℃的环境中，在拉

伸 325%，压缩 75% 的范围内具有应变敏感性，并且电

导率高达 12. 6 S/m。

金属无机盐类在水中是强电解质，金属离子导电

凝胶的导电性与离子浓度有着直接关系，可通过提高

浓度或添加多种离子获得较高的电导率，离子液体凝

胶可通过提高离子液体浓度以及选用电导率高的离

子液体提高电导率，两性离子凝胶骨架可促进离子传

导，可获得高于金属离子凝胶的电导率。

3. 2　透明性

为了满足电子器件的多样化需求，对智能柔性传

感器的透明度要求也很高，透明的导电凝胶不仅可以

作为应变传感器使用，还可兼顾离子皮肤、发光显示

器等柔性器件。离子导电凝胶骨架与凝胶液相容性

良好，天然具有透明性，如 Zhao 等［54］以 AlCl3、AA、氧

化海藻酸钠（OSA）和胺化明胶（AG）为原料，采用一

锅法原位自由基聚合法制备了多功能离子导电 DN 水

凝胶，水凝胶网络由金属配位和席夫碱共同构建，凝

胶在 550 nm 处的透过率值为 93%。Sheng 等［55］以 4-
丙烯酰吗啡啉单体（ACMO）溶剂碳酸丙烯（PC）为原

料，聚（乙二醇）二丙烯酸酯（PEGDA）为交联剂，合成

了一种有机凝胶，并用三氟甲基磺酰亚胺（LiTFSI）提

高了有机凝胶的导电性。该有机凝胶纤维透明度可

达 95% 以上，放置半年后只有轻微的发黄现象。

3. 3　生物相容性

作为智能应变传感器监测人体运动信号，应用过

程中与人体直接接触，在材料和器件的设计过程中需

要首先考虑与人体皮肤和组织接触过程中的安全性

问题。离子导电凝胶的结构与电荷传导方式都与生

物系统极其相似，这使它们成为智能传感设备柔性基

质的理想候选材料，尤其是一些生物质高分子（海藻

酸钠、壳聚糖等）凝胶或者 PVA 凝胶，这些凝胶无毒无

害，生物相容性好。

Zhu 等［56］通过在明胶/聚丙烯酰胺（Gel/PAM）水

凝胶中引入带负电荷的黏土纳米片，合成了一种智能

离子凝胶（GPNs 凝胶），其电导率高达 10. 87 mS/cm，

还具有良好的自愈合性能、黏附性以及多重刺激响应

性。此外，长时间动态活细胞成像和数据分析系统以

及 MTT 实验显示，GPNs 凝胶组人肺胚（MRC-5）细

胞的生长趋势良好，孵育 72 h 后，细胞的存活率高达
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98. 84%，符合医疗器械实际应用的条件。Wei等［57］以

无机黏土为物理交联剂并提供导电离子，以甲基丙烯

酸寡聚乙二醇（OEGMA）为基础单体在甘油/水共溶

剂中聚合，制备了导电纳米复合水凝胶（NC 凝胶）并

利用成纤维细胞（L929）测定了其体外细胞相容性。

采用 CCK-8 法定量评价培养 1 d 和 3 d 后的细胞活力，

发现存活率都在 90% 以上，证实了这种凝胶具有良好

的生物相容性，可应用于生物传感器和生物医学领域。

3. 4　环境稳定性

目前对于柔性传感设备应用范围的要求越来越

高，普通的在较窄常温区间工作的柔性器件已经远远

不能满足人们的需求，新型柔性器件的开发向着应用

环境的苛刻复杂化发展，要求传感材料具有较好的耐

高低温性、抗干燥性、环境稳定性等。

凝胶体系中凝胶液含量通常达到 70% 以上，其各

种物理化学特性都直接受到凝胶液特性的影响。传

统的水基凝胶由于其丰富的含水量，使其对环境较为

敏感。当温度降到冰点以下，水凝胶容易冻结，机械

柔性下降，离子传输受阻，导电性和力学性能降低。

而在室温或更高的温度下，水凝胶又会不可避免地由

于水的蒸发而干燥，影响其长期使用［58］。所以研究如

何使凝胶在极端条件下不牺牲柔韧性的同时保持高

导电性，对于拓宽凝胶的应用范围具有十分重要的

意义。

目前提高凝胶的耐高低温性主要有两种方法［59］，

一是将有机抗冻溶剂如 EG，Gl等直接引入水凝胶中，

这也是获得高环境稳定凝胶的最简单有效的方法。

EG 和 Gl 是众所周知的低温保护剂，它们与水分子形

成强大的氢键，并破坏两者之间的晶格，抑制水在低

温下结冰和高温下蒸发，产生防冻和抗高温性能。二

是设计具有互穿透亲油/亲水聚合物异质网络的水凝

胶，在疏水网络间引入对水分子的纳米约束，以抑制

冰的结晶和生长，从而提高水凝胶在零度以下温度的

机械稳定性。

除此之外，离子导电凝胶天然具有较强的环境稳

定性，凝胶液中的金属离子不仅能降低凝胶表面蒸汽

压，减缓水分蒸发流失，而且还有利于从空气中吸取

水汽，也能够降低水凝胶材料中溶液的凝固点，获得

抗结冰性能，水和众多的盐离子之间都有相互作用，

使得高温时水凝胶中水分蒸发变慢［60］。

一价离子中，Li+较之 Na+和 K+等，在降低凝胶凝

固点方面有着更为突出的效果。Ge 等［61］通过分子动

力学模拟、热重分析和光谱分析，发现 LiCl 可以增加

凝胶胶体相与水分子之间的相互作用，确保其在正常

情况下的保水能力，并显著提高了水凝胶的耐冻性，

因此，他们在 CNF 和 LiCl 存在的情况下，通过 AM 一

步聚合成了一种 DN 水凝胶，凝胶可在-80~25 ℃的

广泛温度范围内使用，并且凝胶的冰点随着 LiCl 浓度

的增加而降低，当 LiCl 质量体积分数为 50% 时，凝胶

的冰点最低可达-80 ℃。CNF 和 LiCl 之间的协同作

用还有效保持了系统的机械强度，在低温下，凝胶仍

具有高的拉伸性能和离子电导率。

高价态离子同样可以显著提高凝胶的耐高低温

性，并且提高凝胶在低温下的力学性能。如在海藻酸

盐凝胶中， Ca2+可通过共价交联的裂缝桥接和离子交

联的滞后效应的协同作用，有效降低其凝固点并提高

凝胶的力学性能。Zhang 等［62］设计合成了一种高度

Ca2+交联的醛藻酸-明胶亚胺基（CaAG）水凝胶，Ca2+

含量达到了 7%，高含量的 Ca2+含量极大地扩展水凝

胶性能，如自愈性、黏附性和高导电性等，尤其是在

-20 ℃仍具有良好的拉伸性能，这为其在低温环境中

开辟了一系列应用。

还有研究采用了抗冻溶剂制备离子导电凝胶，可

进一步降低凝胶的凝固点并提高高温稳定性。Wu
等［30］利用 Eg/Gl-水二元溶剂制备的防冻和抗干燥有

机水凝胶，凝固点可达-130 ℃以下，这也是仪器所

能检测的最低温度，并可在日常环境中稳定使用 9 个

月以上，适用于大范围温度内的超稳定和灵敏应变

传感。

在金属离子凝胶中，离子浓度及凝胶液的选择对

凝胶耐高低温性的改善起着决定性的作用，而对于离

子液体凝胶来说，由于离子液体本身就具有不挥发

性，化学性质极其稳定，故由此制成的凝胶也十分稳

定。如 Sun 等［63］以丙烯酸丁酯（BA）为原料，在离子液

体［BMIM］TFSI 中进行光聚合，合成了一种新型离子

凝 胶 。 由 于 BA 和［BMIM］TFSI 的 疏 水 性 ，以 及

［BMIM］TFSI 的高沸点，该凝胶具有超高的环境稳定

性和极宽的工作温度（-30~100 ℃）。

在金属离子凝胶中金属离子的添加不但起到了

导电作用，还可大幅度提高凝胶的环境稳定性，采用

抗冻溶剂作为凝胶液可进一步增强此能力，但有可能

使金属离子迁移能力下降而降低导电能力。结合 3. 1
可证明聚两性离子能够保持聚合物水凝胶在低温下

的导电性。离子液体凝胶具有与离子液体相近的环

境稳定性。

3. 5　高延展和高韧性

在实际应用中，电子器件在使用过程中经常会受

到拉伸、弯曲、扭转或压力引起的应力，因此需要导电

水凝胶具有良好的延展性、韧性和抗疲劳性。目前提

高水凝胶力学性能主要有两大策略［64］，一是设计 DN
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凝胶，二是利用纳米粒子提供交联点以增强力学性

能。DN 凝胶［65］是由力学性能有差异的两个高分子网

络互相缠结共同构成凝胶骨架，力学性能的差异源自

交联方式的不同，包括化学交联和物理交联。化学交

联的水凝胶高分子链间通过共价键连接，通常表现出

优异的韧性、刚度和强度，在大变形时刚性网络的内

部断裂会耗散大量能量，从而保护韧性聚合物网络，

保持水凝胶的完整性。但共价键结合牢固，被破坏后

无法自行恢复，凝胶缺乏有效的能量耗散机制和网络

均匀性，通常会较脆，拉伸性能较差，在拉伸过程中容

易被破坏，且无法恢复，抗循环载荷能力较差［66］。而

物理交联方法（例如氢键、疏水相互作用和离子相互

作用等）比化学键更容易断裂和重建，这种有效的能

量耗散方法提高了拉伸性能［67］。因此，通常在化学

交联的凝胶骨架中引入一部分动态物理键，以允许机

械能在水凝胶中耗散，从而使水凝胶具有适当的

韧性。

金属离子与多种基团（如—COOH、—COONH2

等）都具有配位效应，可以结合凝胶骨架上的亲水基

团，同时这种结合具有可逆性，即便在大形变下被短暂

破坏，在应力稳定或形变恢复下又可重新结合。因此，

多价金属离子导电水凝胶天然具有高延展性、高韧性

的潜力，可拉伸至自身长度的几倍到二十几倍不等［68］。

Qiao 等［69］用单宁酸、海藻酸钠和共价交联聚丙烯

酰胺制备了一种三元离子（STP）水凝胶传感器。基

于多重弱氢键和三组分之间的协同作用，所制备的复

合水凝胶具有较高的应变敏感性和超高拉伸性，可拉

伸至自身长度的 40 倍。Chen 等［70］采用线性两亲性聚

脲（PUU）共聚物和离子液体（IL）分别作为弹性支架

和电解质，通过简单的共溶剂法设计了超分子离子凝

胶。此超分子离子凝胶结构显示出卓越的力学性能，

断裂拉伸应变和应力分别为 945% 和 1. 51 MPa，并且

能够举起 3400 倍或承受 10000 倍自身质量而不断裂。

力学性能与凝胶中 IL 的含量强相关，当 IL 含量增加

时，断裂应变随之增加，而抗拉强度和杨氏模量下降。

3. 6　自修复性

人类皮肤是最优秀的传感材料，其不但柔软坚

韧、灵敏度高，更重要的是，在受到创伤时可以自动愈

合，拥有自愈性的传感材料可延长器件在苛刻条件下

的使用寿命并提高其可靠性，近年来，类似人类皮肤

等具有自愈能力的柔性传感材料引起了人们极大的

关注。离子导电水凝胶可以通过结构设计，使得力学

和电学性能在受到损伤后短时间内恢复。

自愈的关键是在两个断裂表面之间必须存在一

些相互作用，包括动态共价键和非共价键［71］。然而，

这些动态键通常较弱，虽然过多的引入可以提高凝胶

自愈性能，但往往会导致其力学性能减弱，故制备同

时具有良好自愈性和延展性的水凝胶一直是研究人

员面临的挑战。

动态共价键［72］，如席夫碱反应、酰基腙键、Diels 
Alder click 反应、硼酸酯键等，是一种在温和环境下可

逆断裂形成的共价键。凝胶骨架上通常具有很多亲

水性集团，如羟基、羧基等，其中具有二醇基团的聚合

物，如 PVA 就可以用于制备基于硼酸酯键的自修复

水凝胶。硼砂在水介质中可以分解成 B（OH）3 和

B（OH）4，从而与 PVA 的羟基发生反应，在 PVA 链之

间可逆地形成硼酸-二醇酯键。这种反应在室温下非

常快，使 PVA 成为制备自修复导电水凝胶的合格聚合

物候选材料。Zhao 等［23］以硼砂为交联剂，以 PVA、海

藻酸钠（SA）和单宁酸（TA）为原料，采用一锅法制备

了多功能导电复合水凝胶。复合水凝胶网络由硼酸

酯键和氢键构建，使其具有高拉伸性（780% 应变）和

在无任何外界刺激下的快速自愈性能，水凝胶放置自

愈 1 h 后便可承受一定应力，且力学性能随着愈合时

间的增加而增加，愈合 10 min 后可恢复至原始凝胶的

93. 56%。

动态非共价相互作用［73］包括氢键、疏水键、金属

配体配位、离子相互作用、π-π 堆积和主-客体相互作

用等。在这其中，离子导电凝胶所特有的金属配体和

离子相互作用是一种有效提高凝胶拉伸和自愈性能

的策略，金属离子可同时提供导电性和自愈性，在离

子导电凝胶的设计中起到一举两得作用。

Wang 等［74］采用一锅法将丙烯酸（AA），AM 和

Fe3+交联聚合成 P（AA-co-AM）/Fe3+自愈合水凝胶，

并进行化学和物理交联。Fe3+通过提供自由移动的离

子使凝胶具有良好的导电性，还可与 AA 中的—COOH
形成配位键，这些化学键可以快速可逆地分离和结

合，这使凝胶具有良好的延展性、韧性和自愈性，可在

室温 8 h 内完全自愈。他们还通过在果胶、聚丙烯酸

和金属离子之间形成氢键和双金属-羧酸配位键，设计

了一种具有韧性和自愈性的水凝胶［75］。动态协同作

用的可逆特性使水凝胶具有高的拉伸性能（1214%），

良好的弹性恢复性能以及超强的自愈能力，在 2 h 内

愈合后力学性能可保留 94%。Wang 等［76］在 PVA/琼
脂凝胶基质中加入十二烷基苯磺酸钠（SDBS）和双金

属离子（Fe3+，Al3+）制备了高导电性自愈合水凝胶。

此水凝胶无需任何刺激即可在 2 s内自愈合，自愈效率

高达 95%。

在自愈凝胶的设计中，还可同时引入多种动态相

互作用，例如同时引入共价键与非共价键，这样可使
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凝胶的力学行为更加丰富，同时增强愈合效率。Ge
等［77］合成的 PVA/PAA/Fe3+/硼砂水凝胶，可以实时

监测人体的生理活动，金属配位键和在二元网络框架

内的四面体硼酸盐相互作用使该凝胶具有高愈合效

率（90. 4%）和良好拉伸性能（伸长率 550%，6 h 愈合

后依然可拉伸 497%）。

综上所述，离子导电凝胶可以很容易通过结构设

计而获得可调节的自愈能力，多种动态键的组合可控

制凝胶的愈合时间为几秒到几天不等，愈合效率通常

可达 90% 以上。但是，过多的引入动态键可能会降低

凝胶的力学强度及韧性，如何平衡这两种性能也是未

来研究的一个重点。

本节所提到的部分文献中所展示的离子导电凝

胶的各项性能见表 2［21，23，30，51-57，62-63，69-70，74-77］。

4　结束语

离子导电凝胶是柔性应变传感器的理想候选材

料，不仅具有制备方法简单、可选材料多、成本较低、

便于应用等一系列优点，还完美地结合了如导电性、

延展性、生物相容性、自愈性等各种性能。近年来，针

对离子导电凝胶的柔性应变传感器或电子皮肤研究

发展迅速，取得了重大进展，现在的离子凝胶柔性应

变传感器不仅可以附着在人体皮肤上，记录各种身体

运动信息，还可识别一些微小的健康信息，如发声、脉

搏、心电图等，更有一些传感器具有多重传感性能，不

仅可以识别运动信息，还可监测人体体温及体液等变

化。这些良好的进展虽然扩充离子导电水凝胶的应

用范围，但为满足应用中的特殊需求，在该领域还需

要做进一步的研究：（1）离子导电凝胶在长期工作中

的稳定性及可重复使用性还有待加强。（2）相较于金

属以及气凝胶类传感器，离子导电凝胶传感器的灵敏

度仍然较低。（3）生物医疗领域中的一些可植入性设

备需要具有应变传感性能，这就对离子凝胶的安全性

即可降解性提出了更高的要求，目前采用纯天然高分

子制备离子导电凝胶的研究还较少，其性能也不尽如

人意。（4）离子导电凝胶应变传感器的轻量化、小型化

以及便携性还有待进一步发展，尤其是无需外部供电

的传感器将是未来发展的主要趋势之一。（5）凝胶器

表 2　离子导电凝胶压力与应变传感器特点

Table 2　Properties of ionic conductive hydrogels for flexible pressure and strain sensors

Sensing 
mode

Resistive
Resistive

Resistive
Resistive
Resistive

TENG
Capacitive
Resistive

Resistive
Resistive
Resistive
Resistive
Resistive
Resistive
Capacitive
Capacitive
Capacitive
Resistive
Capacitive

Components of 
polymer network

PAM/PEO
gel/P（AM-co-
DA）/C16
PVA/PVP
SBMA/HEA
PAA-Al3+/
OSA-AG
PACMO
Gel/PAM
P（MEO2MA-
co-OEGMA）

Alginate/gel
Carrageenan/PAM
PBA
TA/SA/PAM
PUU
PVA/SA/TA
P（AA-co-AM）

PAA-Pe
PDMS/SDBS
PVA/PAA

Conductive 
material

LiCl
LiCl， FeCl3

［EMIm］［DCA］

LiCl
AlCl3

LiTFSI
Clay
Laponite XLS

Ca2+

KCl
［BMIM］TFSI
Na+
［EMIm］［DCA］

Na+

Fe3+

Fe3+

Fe3+，Al3+

Fe3+

Conductivity/
（S·m－1）

  8
7. 2

1. 97
14. 6

1. 85

1. 1
0. 03

1. 5

2. 25
2. 69

Strain range/
%

  880
1150

820
325

1075

600
1000
1390

300
400
700

2100
1500

916
2173
1214

65
550

Temperature
working 
range/°C

-40-80
-40

-20-45

-80
-18-25
-30-100

-25

Trans-
parent

Yes

Yes

Yes

Yes

Yes

Yes
Yes

Sensitivity

2. 5 GF

1. 8 GF

7. 1 GF

0. 11 kPa−1

2. 23 GF

4. 1 GF
6 GF

9 GF
4. 64 GF
15. 98 GF
3. 28 kPa−1

0. 65 kPa−1

4. 2 kPa-1

1. 61 GF
0. 24 kPa-1

Self-
healing

Yes

Yes

Yes

Yes
Yes

Yes
Yes
Yes
Yes
Yes
Yes
Yes
Yes
Yes
Yes

Biocompa-
tibility

Yes

Yes
Yes
Yes

Ref

［51］
［52］

［21］
［53］
［54］

［55］
［56］
［57］

［62］
［30］
［63］
［69］
［70］
［23］
［74］
［75］
［76］
［77］
［77］
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件的规模化生产也存在着挑战。

参考文献

［1］ LEE Y H， KWEON O Y， KIM H， et al.  Recent advances in or‐
ganic sensors for health self-monitoring systems［J］.  Journal of Ma‐
terials Chemistry C， 2018， 6（32）： 8569-8612.

［2］ CESNIK S， COCLITE A M， PERROTTA A， et al.  Fast opti‐
cal humidity sensor based on nanostructured hydrogels［C］∥Nano‐
engineering： fabrication， properties， optics， thin films， and de‐
vices ⅩⅤⅡ，2020：114672K.

［3］ GAO H， WAN X， YANG Y， et al.  Leaf-inspired patterned or‐
ganohydrogel surface for ultrawide time-range open biosensing［J］.  
Adv Sci， 2023： e2207702.

［4］ LIU Y， SHI X， LIU S， et al.  Biomimetic printable nanocompos‐
ite for healable， ultrasensitive， stretchable and ultradurable strain 
sensor［J］.  Nano Energy， 2019， 63：103898.

［5］ CHEN Z， LI F， ZHANG L， et al.  Temperature tolerant all-
solid-state touch panel with high stretchability， transparency and 
self-healing ability［J］.  Chemical Engineering Journal， 2023， 451：
138672.

［6］ XUE Y， ZHANG J， CHEN X， et al.  Trigger ‐detachable hydro‐
gel adhesives for bioelectronic interfaces［J］.  Advanced Functional 
Materials， 2021， 31（47）：e2106466.

［7］ YANG G， ZHU K， GUO W， et al.  Adhesive and hydrophobic bi‐
layer hydrogel enabled on‐skin biosensors for high‐fidelity classifica‐
tion of human emotion［J］.  Advanced Functional Materials， 2022， 
32（29）：e2200457.

［8］ YIN X Y， ZHANG Y， CAI X， et al.  3D printing of ionic conduc‐
tors for high-sensitivity wearable sensors［J］.  Materials Horizons， 
2019， 6（4）： 767-780.

［9］ HU L， CHEE P L， SUGIARTO S， et al.  Hydrogel-based flex‐
ible electronics［J］.  Adv Mater， 2022： e2205326.

［10］ DONG X， GUO X， LIU Q， et al.  Strong and tough conductive 
organo ‐ hydrogels via freeze ‐ casting assisted solution substitution
［J］.  Advanced Functional Materials， 2022， 32（31）：e2203610.

［11］ LUO C， WEI N， FU W.  A highly elastic and sensitive sensor 
based on GSP / HPAM composited hydrogel［J］.  Journal of Ap‐
plied Polymer Science， 2020， 138（15）：e501920.

［12］ WEI J， LI R， LI L， et al.  Touch-responsive hydrogel for biomi‐
metic flytrap-like soft actuator［J］.  Nanomicro Lett， 2022， 14
（1）： 182.

［13］ WANG C， WANG C， HUANG Z， et al.  Materials and struc‐
tures toward soft electronics［J］.  Adv Mater， 2018， 30（50）： 
e1801368.

［14］ WANG Z， LIU Y， ZHANG D， et al.  Tough， stretchable and 
self-healing C-MXenes/PDMS conductive composites as sensi‐
tive strain sensors［J］.  Composites Science and Technology， 
2021， 216：e109042.

［15］ YUAN X， WU P， GAO Q， et al.  Multifunctionally wearable 
monitoring with gelatin hydrogel electronics of liquid metals［J］.  
Mater Horiz， 2022， 9（3）： 961-972.

［16］ BAI Z， WANG X， HUANG M， et al.  Versatile nano-micro col‐
lagen fiber-based wearable electronics for health monitoring and 

thermal management［J］.  Journal of Materials Chemistry A， 
2023， 11（2）： 726-741.

［17］ LI G， LI C， LI G， et al.  Development of conductive hydrogels 
for fabricating flexible strain sensors［J］.  Small， 2022， 18（5）： 
e2101518.

［18］ WANG Z， CONG Y， FU J.  Stretchable and tough conductive 
hydrogels for flexible pressure and strain sensors［J］.  J Mater 
Chem B， 2020， 8（16）： 3437-3459.

［19］ ZHANG L M， HE Y， CHENG S， et al.  Self-Healing， adhe‐
sive， and highly stretchable ionogel as a strain sensor for ex‐
tremely large deformation［J］.  Small， 2019， 15（21）： e1804651.

［20］ LIU R， CHEN K， LIU H， et al.  High performance conductive 
hydrogel for strain sensing applications and digital image mapping
［J］.  ACS Appl Mater Interfaces， 2022， 14（45）： 51341-51350.

［21］ WENG D， XU F， LI X， et al.  Polymeric complex-based trans‐
parent and healable ionogels with high mechanical strength and 
ionic conductivity as reliable strain sensors［J］.  ACS Appl Mater 
Interfaces， 2020， 12（51）： 57477-57485.

［22］ LIU Y J， CAO W T， MA M G， et al.  Ultrasensitive wearable 
soft strain sensors of conductive， self-healing， and elastic hydro‐
gels with synergistic "soft and hard" hybrid networks［J］.  ACS 
Appl Mater Interfaces， 2017， 9（30）： 25559-25570.

［23］ ZHAO L， REN Z， LIU X， et al.  A multifunctional， self-
healing， self-adhesive， and conductive sodium alginate/poly（vi‐
nyl alcohol） composite hydrogel as a flexible strain sensor［J］.  
ACS Appl Mater Interfaces， 2021， 13（9）： 11344-11355.

［24］ ZHOU H， LAI J， ZHENG B， et al.  From glutinous ‐ rice ‐
inspired adhesive organohydrogels to flexible electronic devices to‐
ward wearable sensing， power supply， and energy storage［J］.  
Advanced Functional Materials， 2021， 32（1）：e2106466.

［25］ LIU Z， WANG Y， REN Y， et al.  Poly（ionic liquid） hydrogel-
based anti-freezing ionic skin for a soft robotic gripper［J］.  Materi‐
als Horizons， 2020， 7（3）： 919-927.

［26］ SHEN Z， ZHU X， MAJIDI C， et al.  Cutaneous ionogel mecha‐
noreceptors for soft machines， physiological sensing， and ampu‐
tee prostheses［J］.  Adv Mater， 2021， 33（38）： e2102069.

［27］ ZHU W， WANG J， SUN W， et al.  Preparation of gradient hy‐
drogel for pressure sensing by combining freezing and directional 
diffusion processes［J］.  Chemical Engineering Journal， 2023， 
451：e138335.

［28］ DOBASHI Y， YAO D， PETEL Y， et al.  Piezoionic mechano‐
receptors： force-induced current generation in hydrogels［J］.  Sci‐
ence， 2022， 376（6592）： 502-507.

［29］ LUO Y， YU M， ZHANG Y， et al.  Highly sensitive strain sen‐
sor and self-powered triboelectric nanogenerator using a fully 
physical crosslinked double-network conductive hydrogel［J］.  
Nano Energy， 2022， 104：e107995.

［30］ WU J， WU Z， LU X， et al.  Ultrastretchable and stable strain 
sensors based on antifreezing and self-healing ionic organohydro‐
gels for human motion monitoring［J］.  ACS Appl Mater Inter‐
faces， 2019， 11（9）： 9405-9414.

［31］ KIM Y M， MOON H C.  Ionoskins： nonvolatile， highly transpar‐
ent， ultrastretchable ionic sensory platforms for wearable electron‐

67



材料工程 2024 年  9 月

ics［J］.  Advanced Functional Materials， 2019， 30（4）：e1907290.
［32］ DING H， LIANG X， XU J， et al.  Hydrolyzed hydrogels with 

super stretchability， high strength， and fast self-recovery for flex‐
ible sensors［J］.  ACS Appl Mater Interfaces， 2021， 13（19）： 
22774-22784.

［33］ ZHANG X， GENG H， ZHANG X， et al.  Modulation of double-
network hydrogels via seeding calcium carbonate microparticles 
for the engineering of ultrasensitive wearable sensors［J］.  Journal 
of Materials Chemistry A， 2023， 11（6）： 2996-3007.

［34］ ZHANG X， SHENG N， WANG L， et al.  Supramolecular nano‐
fibrillar hydrogels as highly stretchable， elastic and sensitive ionic 
sensors［J］.  Materials Horizons， 2019， 6（2）： 326-333.

［35］ XU H， SHEN Z， GU G.  Performance characterization of ionic-
hydrogel based strain sensors［J］.  Science China Technological 
Sciences， 2020， 63（6）： 923-930.

［36］ YANG B， YUAN W.  Highly stretchable and transparent double-
network hydrogel ionic conductors as flexible thermal-mechanical 
dual sensors and electroluminescent devices［J］.  ACS Appl Ma‐
ter Interfaces， 2019， 11（18）： 16765-16775.

［37］ LIU R， CUI L， WANG H， et al.  Tough， resilient， adhesive， 
and anti-freezing hydrogels cross-linked with a macromolecular 
cross-linker for wearable strain sensors［J］.  ACS Appl Mater In‐
terfaces， 2021， 13（35）： 42052-42062.

［38］ CHANG Q， HE Y， LIU Y， et al.  Protein gel phase transition： 
toward superiorly transparent and hysteresis ‐ free wearable elec‐
tronics［J］.  Advanced Functional Materials， 2020， 30（27）：

e1910080.
［39］ BAI J， WANG R， WANG X， et al.  Biomineral calcium-ion-

mediated conductive hydrogels with high stretchability and self-
adhesiveness for sensitive iontronic sensors［J］.  Cell Reports 
Physical Science， 2021， 2（11）：e100623.

［40］ PANG Q， HU H， ZHANG H， et al.  Temperature-responsive 
ionic conductive hydrogel for strain and temperature sensors［J］.  
ACS Appl Mater Interfaces， 2022，14（23）：26536-26547.

［41］ LAN J， LI Y， YAN B， et al.  Transparent stretchable dual-
network ionogel with temperature tolerance for high-performance 
flexible strain sensors［J］.  ACS Appl Mater Interfaces， 2020， 12
（33）： 37597-37606.

［42］ YIMING B， GUO X， ALI N， et al.  Ambiently and mechani‐
cally stable ionogels for soft ionotronics［J］.  Advanced Functional 
Materials， 2021， 31（33）：e2102773.

［43］ XU L， HUANG Z， DENG Z， et al.  A transparent， highly 
stretchable， solvent-resistant， recyclable multifunctional ionogel 
with underwater self-healing and adhesion for reliable strain sen‐
sors［J］.  Adv Mater， 2021， 33（51）： e2105306.

［44］ YAO X， ZHANG S， QIAN L， et al.  Super stretchable， self ‐
healing， adhesive ionic conductive hydrogels based on tailor‐made 
ionic liquid for high ‐ performance strain sensors［J］.  Advanced 
Functional Materials， 2022， 32（33）：e2204565.

［45］ LI S， PAN H， WANG Y， et al.  Polyelectrolyte complex-based 
self-healing， fatigue-resistant and anti-freezing hydrogels as 
highly sensitive ionic skins［J］.  Journal of Materials Chemistry 
A， 2020， 8（7）： 3667-3675.

［46］ WANG L， GAO G， ZHOU Y， et al.  Tough， adhesive， self-
healable， and transparent ionically conductive zwitterionic nano‐
composite hydrogels as skin strain sensors［J］.  ACS Appl Mater 
Interfaces， 2019， 11（3）： 3506-3515.

［47］ ZHAO J， CHEN Y， YAO Y， et al.  Preparation of the polyelec‐
trolyte complex hydrogel of biopolymers via a semi-dissolution 
acidification sol-gel transition method and its application in solid-
state supercapacitors［J］.  Journal of Power Sources， 2018， 378： 
603-609.

［48］ WANG Z， CHEN J， WANG L， et al.  Flexible and wearable 
strain sensors based on tough and self-adhesive ion conducting hy‐
drogels［J］.  J Mater Chem B， 2019， 7（1）： 24-29.

［49］ ZHANG J， CHEN L， SHEN B， et al.  Highly transparent， self-
healing， injectable and self-adhesive chitosan/polyzwitterion-
based double network hydrogel for potential 3D printing wearable 
strain sensor［J］.  Mater Sci Eng C Mater Biol Appl， 2020， 117： 
111298.

［50］ YANG J， LI Y， YU X， et al.  Tough and conductive dual physi‐
cally cross-linked hydrogels for wearable sensors［J］.  Industrial 
& Engineering Chemistry Research， 2019， 58（36）： 17001-
17009.

［51］ LI R A， ZHANG K， CAI L， et al.  Highly stretchable ionic con‐
ducting hydrogels for strain/tactile sensors［J］.  Polymer， 2019， 
167： 154-158.

［52］ GAO Z， LI Y， SHANG X， et al.  Bio-inspired adhesive and self-
healing hydrogels as flexible strain sensors for monitoring human 
activities［J］.  Mater Sci Eng C Mater Biol Appl， 2020， 106： 
110168.

［53］ YANG J， XU Z， WANG J， et al.  Antifreezing zwitterionic hy‐
drogel electrolyte with high conductivity of 12. 6 mS·cm−1 at 
− 40 ℃ through hydrated lithium ion hopping migration［J］.  Ad‐
vanced Functional Materials， 2021， 31（18）：e2009438.

［54］ ZHAO L， KE T， LING Q， et al.  Multifunctional ionic conduc‐
tive double-network hydrogel as a long-term flexible strain sensor
［J］. ACS Applied Polymer Materials， 2021， 3（11）： 5494-5508.

［55］ SHENG F， ZHANG B， ZHANG Y， et al.  Ultrastretchable or‐
ganogel/silicone fiber-helical sensors for self-powered implant‐
able ligament strain monitoring［J］.  ACS Nano， 2022， 16（7）： 
10958-10967.

［56］ ZHU Y， LIN L， CHEN Y， et al.  A self-healing， robust adhe‐
sion， multiple stimuli-response hydrogel for flexible sensors［J］.  
Soft Matter， 2020， 16（9）： 2238-2248.

［57］ WEI P， CHEN T， CHEN G， et al.  Conductive self-healing 
nanocomposite hydrogel skin sensors with antifreezing and ther‐
moresponsive properties［J］.  ACS Appl Mater Interfaces， 2020， 
12（2）： 3068-3079.

［58］ WEN J， TANG J， NING H， et al.  Multifunctional ionic skin 
with sensing， UV‐filtering， water‐retaining， and anti‐freezing ca‐
pabilities［J］.  Advanced Functional Materials， 2021， 31（21）：

e201176.
［59］ ZHUO Y， CHEN J， XIAO S， et al.  Gels as emerging anti-icing 

materials： a mini review［J］.  Mater Horiz， 2021， 8（12）： 3266-
3280.

68



第  52 卷  第  9 期 离子导电凝胶在柔性压力与应变传感器中的应用及研究进展

［60］ 王奔， 陈繁， Handschuh-Wang S， et al.  抗失水抗结冰水凝胶的

研究进展［J］.  高分子学报， 2020， 51（9）： 969-982.
WANG B， CHEN F， WANG H， et al.  Progresses in anti-
dehydration and anti-freezing hydrogels［J］.  Acta Polymerica Si‐
nica， 2020， 51（9）： 969-982.

［61］ GE W， CAO S， YANG Y， et al.  Nanocellulose/LiCl systems 
enable conductive and stretchable electrolyte hydrogels with toler‐
ance to dehydration and extreme cold conditions［J］.  Chemical 
Engineering Journal， 2021， 408：127306.

［62］ ZHANG X， WANG K， Hu J， et al.  Role of a high calcium ion 
content in extending the properties of alginate dual-crosslinked hy‐
drogels［J］.  Journal of Materials Chemistry A， 2020， 8（47）： 
25390-25401.

［63］ SUN J， YUAN Y， LU G， et al.  A transparent， stretchable， 
stable， self-adhesive ionogel-based strain sensor for human mo‐
tion monitoring［J］.  Journal of Materials Chemistry C， 2019， 7
（36）： 11244-11250.

［64］ SUN X， YAO F， Li J.  Nanocomposite hydrogel-based strain 
and pressure sensors： a review［J］.  Journal of Materials Chemis‐
try A， 2020， 8（36）： 18605-18623.

［65］ LI Z， MENG X， XU W， et al.  Single network double cross-
linker （SNDCL） hydrogels with excellent stretchability， self-
recovery， adhesion strength， and conductivity for human motion 
monitoring［J］.  Soft Matter， 2020， 16（31）： 7323-7331.

［66］ HUANG S C， FAN R X， TIAN K K， et al.  Controllable fibril‐
lization reinforces genetically engineered rubberlike protein hydro‐
gels［J］.  Biomacromolecules， 2021， 22（2）： 961-970.

［67］ FAN Z， DUAN L， GAO G.  Self-healing carrageenan-driven 
polyacrylamide hydrogels for strain sensing［J］.  Science China 
Technological Sciences， 2020， 63（12）： 2677-2686.

［68］ YIN J， PAN S， WU L， et al.  A self-adhesive wearable strain 
sensor based on a highly stretchable， tough， self-healing and 
ultra-sensitive ionic hydrogel［J］.  Journal of Materials Chemistry 
C， 2020， 8（48）： 17349-17364.

［69］ QIAO H， QI P， ZHANG X， et al.  Multiple weak h-bonds lead 
to highly sensitive， stretchable， self-adhesive， and self-healing 
ionic sensors［J］.  ACS Appl Mater Interfaces， 2019， 11（8）： 
7755-7763.

［70］ CHEN L， GUO M.  Highly transparent， stretchable， and con‐

ductive supramolecular ionogels integrated with three-dimensional 
printable， adhesive， healable， and recyclable character［J］.  ACS 
Appl Mater Interfaces， 2021， 13（21）： 25365-25373.

［71］ MO J， DAI Y， ZHANG C， et al.  Design of ultra-stretchable， 
highly adhesive and self-healable hydrogels via tannic acid-
enabled dynamic interactions［J］.  Mater Horiz， 2021， 8（12）： 
3409-3416.

［72］ WANG Y， HUANG H， WU J， et al.  Ultrafast self-healing， re‐
usable， and conductive polysaccharide-based hydrogels for sensi‐
tive ionic sensors［J］.  ACS Sustainable Chemistry & Engineer‐
ing， 2020， 8（50）： 18506-18518.

［73］ CHEN Z， YAN T， PAN Z.  Review of flexible strain sensors 
based on cellulose composites for multi-faceted applications［J］.  
Cellulose， 2020， 28（2）： 615-645.

［74］ WANG S， DAI S， YAN H， et al.  Conductive double-
crosslinked network hydrogel with superior stretchability and self-
healing ability［J］.  Materials Research Express， 2019， 6（10）：

105712.
［75］ DAI S， WANG S， YAN H， et al.  Stretchable and self-healable 

hydrogel-based capacitance pressure and strain sensor for elec‐
tronic skin systems［J］.  Materials Research Express， 2019， 6
（8）：0850b9.

［76］ WANG S， LI Q， FENG S， et al.  A water-retaining， self-
healing hydrogel as ionic skin with a highly pressure sensitive 
properties［J］.  Journal of the Taiwan Institute of Chemical Engi‐
neers， 2019， 104： 318-329.

［77］ GE G， YUAN W， ZHAO W， et al.  Highly stretchable and au‐
tonomously healable epidermal sensor based on multi-functional 
hydrogel frameworks［J］.  Journal of Materials Chemistry A， 
2019， 7（11）： 5949-5956.

基金项目：国家西部地区自然科学基金（21664009， 51063003）；国家科

技部 2020 年重点研发计划创新方法工作专项（SQ2020IMG100001）
收稿日期：2023-06-13；修订日期：2024-05-15
通讯作者：冯辉霞（1966—），女，教授，博士生导师，主要研究方向为功

能复合材料研究及应用，联系地址：甘肃省兰州市七里河区彭家坪路 36
号（彭家坪校区）石油化工学院（730050），E-mail：fenghx@lut. edu. cn

（本文责编：张宝玲）

69



第  9 期
第  70-81 页

材 料 工 程 Vol. 52
Sep.  2024Journal of Materials Engineering

No. 9
pp. 70-81

第  52 卷
2024 年  9 月

碳纤维增强树脂基复合材料
界面改性及应用进展
Progress in interface modification and 
application of carbon fiber reinforced 
resin matrix composites

刘柳薪，卢晓英*，吴 颖，荔栓红，吴谨妤，袁文静，高 源

（中国石油天然气股份有限公司石油化工研究院，北京 102206）
LIU　Liuxin，LU　Xiaoying*，WU　Ying，LI　Shuanhong，

WU　Jinyu，YUAN　Wenjing，GAO　Yuan
（PetroChina Petrochemical Research Institute，Beijing 102206，China）

摘要：轻质高强的碳纤维增强树脂基复合材料（CFRP）在碳达峰和碳中和的国家战略中展现出重要的研究价值，提高复

合材料界面结合强度是重点和难点问题。针对碳纤维表面浸润性差和力学性能转化率低的问题，简述了 CFRP 界面增

强理论和碳纤维表面处理方法，重点阐述了氧化法、化学接枝和涂层法，用物理或化学手段提高复合材料力学性能。此

外，从热固性树脂和热塑性树脂两种基体材料的各自性能特点分析了碳纤维与树脂基体适配性的问题，提出了不同的解

决方案。最后，介绍了 CFRP 在航空、风电叶片和新能源汽车领域的研究进展，提出了飞机轻量化、风机大型化和电车普

及背景下材料研究的发展建议，如优化针对高强或高模等具有不同表面形态碳纤维的特定表面改性技术，开发针对不同

树脂的改性方法，研发不同类别及应用场景下的碳纤维上浆剂，加强复合材料界面增强理论和界面表征技术研究，制定

碳纤维复合材料标准化体系。

关键词：碳纤维；复合材料；界面改性；热固性树脂；热塑性树脂
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Abstract：Carbon fiber reinforced resin matrix composites （CFRP） have emerged as materials of significant 
research interest， owing to their relevance in achieving national objectives related to carbon peak and carbon 
neutrality due to their lightweight and high-strength characteristics.  Improving the interfacial bonding 
strength of composites is a key and challenging issue.  This paper addressed the challenges associated with 
the poor surface wettability and low mechanical property conversion rate of carbon fibers by outlining 
theories of interface reinforcement in CFRP and methods for surface treatment of carbon fibers， 
emphasizing oxidation methods， chemical grafting， and coating processes to improve the mechanical 
properties of composites through physical or chemical means.  Furthermore， this article delved into the 
compatibility between carbon fiber and resin matrix from the respective performance characteristics of 
thermosetting and thermoplastic resins， and proposed different solutions.  Finally， this paper reviewed the 
research progress of CFRP in the fields of aviation， wind turbine blades， and new energy vehicles， and 
proposed development suggestions for material research under the background of aircraft lightweighting， 
wind turbine scaling， and popularization of electric vehicles， such as optimizing specific surface 
modification technologies for carbon fiber with different surface morphologies such as high strength or high 
modulus， developing modification methods for different resins， developing carbon fiber sizing agents for 
different categories and application scenarios， strengthening the research on composite materials interface 
enhancement theory and interface characterization technology， and formulating a standardization system for 

引用格式：刘柳薪，卢晓英，吴颖，等 . 碳纤维增强树脂基复合材料界面改性及应用进展［J］. 材料工程，2024，52（9）：70-81.
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carbon fiber composite materials.
Key words：carbon fiber；composites；interface modification；thermosetting resin；thermoplastic resin

碳纤维（CF）是一种碳含量超过 90%（质量分数，

下同）的无机纤维材料，其分子构造介于石墨和金刚

石之间，呈现出混合层状的石墨结构［1-2］。CF 的主要

应用形式是作为承力结构制备 CF 增强树脂基复合材

料（CFRP），具有轻质高强的特点。与普通金属材料

相比，CFRP 的密度更低，抗腐蚀性能更强。同时，它

还具有减振、耐高温和耐疲劳等优点，综合性能优

异［3］。空客 A350 和波音 787 的机身上都使用了 CFRP
材料，质量占比超过了 50%。并且，轻质高强的 CFRP
在风电叶片、新能源汽车等领域具有巨大的发展潜

力，可以有效解决大风力环境下长叶片材料的密度、

强度、模量和耐疲劳性能难以平衡的问题和电池系统

下汽车里程低的问题［4］。此外，模拟计算的出现加快

了复合材料成型的进程，通过数值模拟纤维增强树脂

基复合材料成型过程可以更精确调控树脂的固化和

成型［5］。在 2030 年“碳达峰”与 2060 年“碳中和”的双

碳目标背景下，CF 及 CFRP 成为热点研究方向，是经

济结构转型，实现节能减排、绿色发展的优势材料。

图 1系统描述了CFRP的全产业链，CF、树脂基体两种原

材料通过界面改性提高复合材料性能，最终实现应用。

根据碳源种类，CF 可以被划分为黏胶基 CF、沥青

基 CF 以及聚丙烯腈（PAN）基 CF［6］。其中黏胶基 CF
防隔热，沥青基 CF 高导热，PAN 基 CF 不仅兼具良好

结构与功能特性，还具有耐高温、耐腐蚀、高比强度和

高比模量的特性，是高性能 CF 的主导品种［7］。PAN 

基 CF 的制造工艺涉及聚合、纺丝、预氧化、碳化和高

温石墨化等，技术路线复杂，因而 CF 产品易出现性能

差异大、稳定性不足的问题［2］。日本东丽公司将 CF 分

为四个类型：高强（T700S 等）、高强中模（T800S 等）、

高模（M40 等）和高强高模（M50J 等）型，国产 CF 一般

也依据上述型号性能分类［8-9］。高模碳纤维（HMCF）
需要在 CF 的基础上进行高温石墨化处理，但是石墨

化程度的提升也会增加纤维的表面惰性［10］。惰性表

面会造成 CF 与树脂间浸润性差，附着力低，导致界面

结合强度弱，严重降低复合材料力学性能［11-12］。CF 自

身的力学性能优异，但是如何提高其组装为复合材料

时的纤维力学性能转化率是研究难点。

界面结合强度是影响复合材料综合力学性能的

关键因素，改善 CF 表面惰性，提高其与树脂的结合强

度具有重要的研究意义和价值。因此，本文重点总结

了 CF 表面处理技术和复合材料界面改性方法的研究

进展，并从热固性和热塑性树脂两方面阐述了 CF 与

树脂基体适配性的问题，最后展望了 CFRP 的应用情

况和需要持续关注的研究方向。

1　界面增强理论

界面相是复合材料中的研究重点，界面处理的目

的是增强纤维与树脂基体的黏结力，使得复合材料间

实现模量的平稳过渡，使纤维和树脂基体间的应力均

匀传递，防止应力集中，进而增强纤维复合材料的完

整性，提高力学性能［13］。CF 表面惰性、浸润性差，与

树脂基体的黏附性差，严重限制了 CF 基复合材料的

发展。

纤维和树脂间的结合方式可分为以机械锁合、吸

附、范德华力和氢键等为主的物理结合和以共价键等

为主的化学结合［14］。界面研究的重点在于纤维和树

脂基体间的润湿性、机械锁合和化学结合。CF 复合材

料界面增强理论是研究的重点方向［15］，主要包括：（1）
机械互锁理论，研究纤维的粗糙度和表面结构［16］；（2）
化学键理论，研究纤维表面接枝可反应的官能团和共

价键等；（3）浸润性理论，研究纤维表面与基体的浸润

性能；（4）扩散理论，研究纤维和树脂基体间分子间相

互作用力等；（5）吸附理论，研究纤维和树脂间的范德

华力、氢键和静电相互作用等非共价键；（6）过渡层理

论，研究模量过渡层，缓解由纤维和树脂间的模量差

异过大而引起的应力集中问题；（7）柔性界面层理论，

图 1　碳纤维增强树脂基复合材料从原材料、

制造到应用过程示意图

Fig. 1　Skeleton diagram of raw materials， fabrication，and applications 
of carbon fiber reinforced resin matrix composites
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研究模量低于纤维和树脂的界面层，可以通过变形释

放应力集中。

依据界面增强理论和需求，根据高强/高模等不

同种类 CF 的表面结构和模量差异等，结合热固性或

热塑性树脂的特有特征，设计相对应的纤维与树脂的

适配方案，选用合适的物理/化学处理方法是提高界

面强度的研究思路。

2　碳纤维表面处理

CF 由很多石墨微晶组成，微晶尺寸由核到皮逐渐

增大，皮层的石墨微晶尺寸大，排列有序，缺陷少，导

致 CF 表面活性碳原子位点更少、表面能更低［13］。因

而与树脂的结合性更差。对 CF 的表面处理可以增加

CF 表面活性、粗糙度和润湿度，来提高纤维和树脂的

界面黏结，进而提高整体的力学性能。具体措施为：

减少界面缺陷；在纤维表面制造沟壑，以起到机械锁

合作用，有益于黏结树脂基体［17］；增强树脂和纤维之

间的化学连接［18］。根据界面增强理论，目前修饰 CF
表面的方法可分为物理法、化学法及物理化学结合

法，具体为氧化法、化学接枝和涂层等［19-20］。

2. 1　氧化法

氧化法属于化学结合法，可分为气相、液相和电化

学氧化法［21］。气相氧化法一般是采用气相氧化剂使得

CF 表面生成活性基团的方法。Kruppke 等［22］将 CF 固

定在金属框架上，置于间歇式反应器中，通入不同比例

的氟/氧气的混合气对其进行表面处理，当氟含量为

5% 时，CF 表面功能化和拉伸强度的提高效果最佳。

液相氧化法是指在浓硝酸、混合酸或强氧化剂等液相

介质中氧化 CF［23］。Lakshminarayanan 等［24］将气相生

长 CF 浸泡在 69%~71% 的水相硝酸溶液中，在 115 ℃
环境下氧化 10~90 min 时，氧含量从 6. 3% 增加到

18. 3%~22. 5%，纤维在水中的浸润性明显增加。电化

学氧化法是以 CF 作为阳极，碳酸氢钠等作为电解质来

活化 CF 表面。Bauer等［25］通过用两种不同的电解液对

CF 进行阳极氧化，一种是用碳酸氢铵水溶液（pH≈8）
在固定的纤维束上对其进行静态不连续的阳极氧化

（图 2（a））；另一种是用稀硫酸溶液（pH≈2）对纤维束

进行动态连续的阳极氧化（图 2（b））。结果证明在酸性

电解液中氧化程度更高，主要是酸性中—COOH 基团

浓度的增加，证实了在酸性电解质溶液中的高潜力。

氧化法可以在纤维表面负载大量含氧官能团，但缺陷

是容易破坏纤维固有的力学强度。

2. 2　化学接枝法

化学接枝改性属于化学结合，是对 CF 表面进行

接枝处理进而起到活化作用。表面接枝的物质可以

分为以下三类。

第一类是小分子，如重氮化合物，硝基封端、端氨

基重氮分子。Lin 等［26］使用氨基封端的萘二酰亚胺

（NDI）作为改性剂来处理 HMCF 表面，亚稳态的 NDI
在改性 HMCF 的成核表面经过溶剂蒸发和异相成核

后，由于改性纤维表面 sp2区形成的 π-π 共轭和氢键平

衡 作 用 下 实 现 了 分 子 自 组 装 行 为 。 NDI 在 改 性

图 2　CF 阳极氧化的实验装置［25］

（a）对固定纤维束进行静态阳极氧化；（b）对连续 CF 束进行动态阳极氧化

Fig. 2　Experimental setup for anodic oxidation of CF［25］

（a）static anodic oxidation of carbon fiber bundle；（b）dynamic anodic oxidation of continuous carbon fiber tow
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HMCF 上形成平行组装结构（图 3（a）），引入多壁碳纳

米管（MWNT）后，在 MWNT 的限域作用以及 HMCF
和 MWNT 的双重成核效应下，NDI 发生倾斜式自组

装结构，构建了具有纳米结构的多尺度强化界面相，

有助于增加裂纹扩展，并减少应力集中（图 3（b））。相

应地，NDI/MWNT@HMCF 相比 MWNT@HMCF 和

NDI@HMCF 复合材料，NDI/MWNT 形成的倾斜式

自组装结构使得应力集中点从纤维表面转移到模量

平台末端，从而增加了裂纹扩展的有效路径和对破坏

能量的吸收，获得最高界面剪切强度（图 3（c）~（e））。

此外，NDI 中的端氨基可以参与环氧树脂基体的交联

固化，进而增强 HMCF 和树脂基体界面的黏结强度。

第二类是聚合物，如环氧、超支化聚咪唑等。Shi
等［27］通过原位聚合法将异佛尔酮二异氰酸酯和咪唑

在 CF 表面合成了超支化聚咪唑（HBM），有效改善了

CF 表面的极性基团、粗糙度和润湿性，在纤维和环氧

树脂间构建了化学相互作用和物理相互作用强的界

面层。

第三类是纳米材料，如碳纳米管（CNT）、二氧化

硅纳米粒子等。纳米材料具有比表面积大，功能性强

的优点，但需要注意防止其在 CF 表面的团聚，提高其

分散性。Yan 等［28］利用层层组装技术，先用硝酸处理

CF，增加氧化位点，降低长径比，随后利用紫外氧化在

CF 表面共价接枝 CNT，提供了 CF 的表面活性和粗糙

度，增强了 CF 和环氧树脂的界面相互作用。 Feng
等［29］采用自组装法在 KH550 修饰的 CF 表面引入

KH560 修饰的二氧化硅纳米粒子，来提高 CF 和聚乳

酸聚合物间的界面黏结性（图 4）。

图 3　氨基封端的萘二酰亚胺在高模碳纤维表面的自组装机理及界面增强机制示意图［26］

（a）NDI@HMCF；（b）NDI/MWNT@HMCF；（c）MWNT@HMCF 复合材料；（d）NDI@HMCF 复合材料；（e）NDI/MWNT@HMCF 复合材料

Fig. 3　Schematic diagram of self-assembly of NDI in the surface of HMCF and the interphase reinforcing mechanisms［26］

（a）NDI@HMCF；（b）NDI/MWNT@HMCF；（c）MWNT@HMCF composite；（d）NDI@HMCF composite；（e）NDI/MWNT@HMCF composite
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2. 3　涂层法

涂层法属于物理化学结合法，是在纤维表面涂覆

较高和活性的分子或者聚合物。上浆处理、气相沉积

和偶联剂处理是较常用的方法。Liu 等［30］通过改性富

含亲水基团的氧化木质素，并将其与 CNT 复合，制备

出一种亲水性木质素基上浆剂，用于制备 CF/环氧树

脂复合材料。使用该种上浆剂后，复合材料的层间剪

切强度提高了 58. 4%，这得益于上浆剂、CF 和环氧树

脂间的 π-π 共轭和氢键作用以及 CF 和环氧树脂间的

机械互锁作用。Wu 等［31］首先在 CF 表面构筑不同厚

度的聚多巴胺涂层，使得金属催化剂有效均匀地分布

在 CF 表面，随后应用气相沉积法使得 CNTs在金属催

化剂作用下有序生长在 CF 表面，界面增强机理如图 5
所示。CNTs 的毛细管效应增强了纤维和树脂间的作

用面积和润湿性能，阻碍了界面间裂纹扩展并能够传

递、分散和吸收应力。引入聚多巴胺涂层后使得纤维

在高温和金属催化剂下仍能保持纤维强度不被损伤，

同时有利于 CNTs的有序分布。

CF 表面处理方法汇总如表 1 所示［22-31］。氧化法

工艺简单、易于操作，能够实现工业化生产，其中气相

氧化法的反应条件不易控制，容易损伤纤维的固有强

度；液相氧化法相比气相氧化法反应缓和，但处理时

间长，且强酸等危险液体存在风险，会污染环境；阳极

氧化法可以在温和的氧化条件下改性 CF，且可通过改

变电解质获得不同表面活性的改性 CF，目前已进入产

业化应用，实现了连续化工业生产。化学接枝法可设

计性强，易于操作，效果显著，但是需要检测接枝效果

和接枝稳定性，稳定性是其进入产业化应用需要解决

的问题。涂层法使用较普遍，具有设计灵活性高、成

本低、实施效果好、适合工业化生产的优点，目前上浆

涂层已经实现商业化，但不足之处是某些上浆剂的使

用会造成环境污染。此外，应用到纳米粒子改性的接

枝法或涂层法需要考虑团聚问题，纳米材料的分散性

是实际应用的难题。

3　碳纤维与树脂基体的适配性

纤维与树脂的适配性是复合材料研究的一个关

键性问题。树脂的模量、本征黏度、流动性、固化条件

和固化后力学性能等是影响纤维和树脂适配性的重

要因素。复合材料不同成型工艺对树脂固化性能等

具有不同的要求，树脂的选择也需要根据成型方式的

要求确定，不同类型的树脂也需要不同的界面处理方

法。其中热固性树脂表面活性基团较多，而热塑性树

脂大多为非极性材料，使其与 CF 结合难度更高，因而

两种树脂的改性侧重点不同。热固性树脂主要侧重

于模量改性，热塑性树脂侧重于增加表面活性位点。

此外，由于热固性树脂不能加热熔融，只能一次成型，

而热塑性树脂可反复加热熔融，多次使用，热塑性树

脂更有利于解决 CFRP 的回收利用问题。

3. 1　热固性树脂

CF 表面惰性，浸润性差，一般 CFRP 的基体选用

环氧树脂。这是由于环氧树脂中含有大量极性羟基、

醚键和酯键等基团，黏附力强，与 CF 结合的难度相对

较小。环氧树脂是含有一个以上环氧基团的低分子

量预聚物，能固化形成三维网络［32］。按照分子结构可

图 4　自组装制备 CF-SiO2杂化物示意图［29］

Fig. 4　Schematic diagram of fabricating CF-SiO2 hybrid via a self-assembly strategy［29］
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表 1　碳纤维表面处理方法的比较［22-31］

Table 1　Comparison of surface modification methods for carbon fibers［22-31］

Method
Oxidation

Chemical
grafting

Coating

Technology
Vapor-phase oxidation

Liquid phase oxidation

Electrochemical oxidation

Sizing，vapor deposition，
coupling agent treatment

Characteristic
Using gas-phase oxidants such as 
oxygen

Using liquid phase media such as 
concentrated nitric acid，mixed acid，
or strong oxidants
Using CF as the anode， activated by
electrolyte under the action of an 
electric field
Grafting small molecules，polymers，
or nanomaterials

Coating high viscosity and activity 
molecules or polymers

Advantage
Easy to operate and realize

Easy to operate and realize

Mild reaction conditions，fast and 
homogeneous， capable of industrial 
continuous production
High design flexibility， easy to operate 
and realize， and significantly effective

High design flexibility，low cost，good 
implementation，and suitable for 
industrial production

Disadvantage
Ungentle oxidation 
condition can cause 
damage to CF
Easy to produce waste 
liquid and pollute the 
environment
Treatment of electrolyte
waste liquid

Actual grafting 
effect and stability 
require later testing
Some sizing agents 
can pollute the 
environment

Ref
［22］

［23-24］

［25］

［26-29］

［30-31］

图 5　不同表面形貌的 CF 增强复合材料的破坏机理示意图［31］

（a），（b）退浆 CF；（c），（d）CF 表面接枝 CNT；（e），（f）聚多巴胺涂层处理的 CF 表面接枝 CNT
Fig. 5　Schematic diagram of failure mechanism of the composites reinforced by CF with different surface morphologies［31］

（a），（b）desized CFs；（c），（d）CNTs-grown CFs；（e），（f）CNTs-grown CF-PDA
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分为缩水甘油类、脂环族、环氧烯烃和杂环环氧。环氧

树脂属于热固性树脂，固化后由线型网络转变为交联

网络状结构，是不溶不熔的固化物。其优点是耐热、耐

压、不易燃，制品尺寸稳定性好，缺点是脆性较大［33］。

CF 模量高，增强基体树脂的模量，改善纤维和树

脂的模量匹配性，可以在不损伤纤维的前提下提高复

合材料整体的界面强度，增强复合材料的刚性［34］。环

氧树脂基体的模量与主链的流动性、分子间作用力和

固化交联网络的自由体积有关［35］。树脂基体模量的

提高有助于改善 HMCF 复合材料的界面剪切强度。

界面相可以包括 CF 和上浆剂的界面，上浆剂和树脂

基体的界面等。这些不同模量界面层可称为模量中

间层，起到平稳连接纤维和树脂的作用。CF 模量高于

树脂，两者间存在模量差，通过构建模量过渡层可以

提高复合材料整体的力学性能。Xu 等［34］通过调节脂

环族环氧树脂（CE）和酰胺酸（AA）的刚性有机分子结

构来调节环氧树脂的模量，制备出低、中、高三种模量

的环氧树脂基体（图 6（a））。应力传递过程中遇到高

模量物质会产生应力集中点。如图 6（b）所示，HMCF
和低模量树脂间由于模量急剧下降，在上浆剂/树脂

界面发生剪切破坏之前，易发生应力集中的是上浆

剂/HMCF 界面，此类型界面剪切强度最低。随着树

脂基体模量增加，纤维和树脂的模量差异减小，模量上

的梯度过渡可以使载荷均匀传递，并使应力集中远离

HMCF 表面（图 6（c））。树脂基体模量在增加时，应力

集中点从 HMCF 表面有效地转移到模量平台的末端，

使 裂 纹 在 富 含 树 脂 区 扩 散 路 径 更 曲 折 ，提 高 了

HMCF/高模树脂复合材料的界面剪切强度（图 6（d））。

此外，环氧树脂固化剂也至关重要，一般分为常温固

化和加热固化，常温固化剂选用脂肪族多元胺、聚酰

胺和脂环族多元胺等，加热固化剂多选用酸酐和多

元胺。

3. 2　热塑性树脂

近年来 CF 增强热塑性树脂的研究也逐渐增多，

如聚酰胺（PA）、聚苯硫醚和聚醚醚酮（PEEK）树脂

等［36］。热塑性相较于热固性树脂一般具有抗冲击性

强、韧性高、可回收利用等优点。与此同时，CF 增强热

塑性树脂基复合材料的研发增多，一方面是高性能热

图 6　HMCF/环氧树脂复合材料的界面相强化机制示意图［34］

（a）树脂基体交联网络中刚度增强机制；（b）HMCF/低模量基体；（c）HMCF/中模量基体；（d）HMCF/高模量基体

Fig. 6　Schematic diagram of interphase reinforcing mechanisms in HMCF/epoxy resin composites［34］

（a）model of stiffness enhancement mechanisms in crosslinking network；（b）HMCF/low modulus matrix；
（c）HMCF/moderate modulus matrix；（d）HMCF/high modulus matrix
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塑性工程塑料研发取得一定成果，具有优良的综合性

能，如耐高温 PEEK 材料；另一方面是可循环 CFRP 的

需求，可反复加工的热塑性树脂有益于可循环回收利

用。所以，虽然热塑性树脂与 CF 界面结合难度高，但

其高性能和易回收的优势吸引大量学者对其进行改

性研究来适配 CF。

热塑性树脂大部分为非极性材料，表面活性基团

较少，因而黏附性不如环氧树脂，需要开发适用的热

塑性复合材料专用上浆剂。 Yan 等［37］制备了一种

CF/PA6复合材料，使用合成的新型聚酰胺型水性上浆

剂提高 CF 的表面润湿性和界面相容性，增强 PA6基体

在 CF 表面的浸润性，上浆剂含量为 4% 时复合材料的

层间剪切强度从 45. 1 MPa 提高到 54. 2 MPa。PEEK
是一种热塑性工程塑料，耐高温，熔点为 334 ℃，长期使

用温度为 240 ℃，热分解温度为 520 ℃，CF 增强 PEEK
复合材料可耐 300 ℃以上，是优异的耐高温树脂。正是

由于 PEEK 优异的耐热性和化学稳定性导致复合材料

界面性能下降。主要存在以下两方面问题：（1）PEEK
常温下不溶，而且熔体黏度高，熔融状态下与纤维的浸

润性差；（2）化学稳定性好，常规加工过程中无法形成

化学键等强相互作用。为制备 CF/PEEK 复合材料必

须提高纤维与 PEEK 基体的适配性，使用有效的改性

手段增强界面强度。目前，制备 PEEK 型上浆剂是增

强该复合体系界面强度比较有效的方法。Wang 等［38］

使用 PEEK 接枝 CNT（CNT-gPEEK）与可溶性 PEEK
混合作为 PEEK-gCNT 上浆剂制备了 CF/PEEK 复合

材料，层间剪切强度达到了 103. 4 MPa，发挥了优异的

界面增强效果。图 7 是 PEEK-CNT，PEEK-aCNT 和

PEEK-gCNT三种上浆剂的制备示意图，CNT的存在形式

依次为CNT、酸化CNT（CNT-COOH）和CNT-gPEEK，

其中 PEEK-gCNT 上浆剂具有更强的耐溶剂性能。

Zhou 等［39］制备了一种磺化聚醚醚酮（SPEEK）/羧基化

碳 纳 米 管（MWCNTS）上 浆 剂 ，SPEEK 磺 化 度 为

16. 67%，MWCNTS 含量为 0. 5%，上浆剂提高了纤维

和 PEEK 树脂的相容性，应用后 CF/PEEK 复合材料

的层间剪切强度提高了 84. 2%。虽然热塑性树脂与

CF 的结合相比于热固性树脂更困难，但依靠有效的

CF 表面改性和树脂改性方法以及开发专用热塑性上

浆剂可以推动高性能 CF 增强热塑性复合材料的开发，

是纤维增强树脂基复合材料方面一个重大的进展。

4　应用进展

改性 CF 和改性树脂基体经过界面结构设计制备

图 7　不同类型 PEEK 上浆剂的制备过程［38］

Fig. 7　Preparation and formation of different PEEK sizing agents［38］
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为结构功能一体化复合材料，具有轻质、高比强度和

高比模量的性能优势，在航空航天、风电叶片以及新

能源汽车等领域具有广阔的应用前景等。

1990 年，波音公司便采用碳纤维预浸料用于波音

777 的主机身结构［40］。目前，CFRP 在波音 787 上已应

用到机身、主翼、尾翼和襟翼，而波音 767 主要用于襟

翼，CFRP 质量比从 3% 提高到 50%，波音 787 的质量

显著减轻，并节省了 20%~22% 的燃油。空客 A350
也主要使用 CFRP，质量达到 53%。私人飞机和直升

机的 CFRP 的使用量已达到 70%~80%。CFRP 在飞

机上的应用从副翼、翼片和方向舵等开始，随着复合

材料力学性能的研发进步，能够应用于机身、垂直尾

翼和机翼等主要结构，并逐渐取代轻质金属合金。

CFRP 除作为结构材料外，其导电性能也被设计用于

防雷涂层。Langot 等［41］研究了不同方阻的无纺布镀

镍 CF 在飞机防雷击保护测试中的表现，并与膨胀铜

箔进行对比，结果表明无纺布镀镍 CF 具有与膨胀铜

箔相似的防雷击性能，但是材质更轻。CFRP 的应用

需要关注树脂基体的改性研究。低成本大丝束 CF 复

合材料的超薄化是促进 CFRP 产业化的一个趋势，超

薄预浸料具有厚度小、设计好、屈曲角小等优点，能够

延迟基体开裂和分层。但是，常用的环氧树脂并不能

满足这一要求。Zhang 等［42］研究了 CNT 增强环氧树

脂对超薄 CFRP 的影响，当 CNT 含量在 0. 2% 时，环

氧树脂的抗压强度、抗弯强度、抗弯模量和抗拉强度

最高，由此制备得到的复合材料的抗拉强度、层间剪

切强度和抗压强度均有显著提高，在航空航天领域具

有潜在的应用前景。

随着风电产业的发展，为降本增效，风电叶片逐

渐大型化。大型风电叶片可以增大年发电量，同时可

以减少风电机组占用土地面积和安装等成本，有利于

降低用电成本。目前风机叶片长度向 160 m 发展［43］。

大型化的风机叶片对材料的强度、模量、密度和耐疲

劳性等性能提出了更高的要求，无碱玻纤/织物的模

量约为 40 GPa 以上，而纯 CF 织物、预浸料和拉挤板的

模量提高到了 120 GPa 以上，传统玻璃纤维的强度和

模量已经不能满足需求，轻质高强的 CF 展现出比玻

纤更大的优势和必要性。国外风电叶片基本都转向

CF 技术路线，50~120 m 叶片大部分都采用 CF，国内

CF 主要应用于海上百米级风电叶片。风电叶片材料

的优化进程主要是材料质量、性能和成本的优化过

程。随着 CF 原丝和碳丝成本的降低，CF 在风电叶片

领域的应用占比会大量提升。风电叶片的增强材料

主要用于主梁和叶片根部，一般选用连续纤维作为增

强材料，热固性树脂来黏结和支撑增强材料，其中热

固性树脂主要选用环氧树脂。现今风电叶片主要使

用 CF 拉挤板，因为拉挤碳板相较于预浸料和织物而

言，缺陷少，纤维含量更高，从而性能更高，且能够连

续成型，易于自动化，质量稳定，适合大批量生产［44］。

拉挤工艺用树脂基体的要求为黏度低、适用期长和固

化收缩小，长叶片用环氧树脂还要求具有优良的弯曲

强度和结构性能［45］。拉挤工艺用的 CF 使用前必须经

过表面处理，增大树脂的浸渍性，未来研发的方向是

开发专用的风电拉挤用 CF 及适配的改性树脂。

新能源汽车的质量问题是影响汽车续航里程的

关键问题。汽车质量每降低 10%，续航里程约提高

5. 5%［46-47］。将轻质高强的 CF 复合材料作为新能源汽

车承重件，不仅可以大幅减轻汽车的质量，也增强了

汽车的强度、减震特性和耐疲劳使用性能，达到了降

低能耗和增加续航的目的。目前 CFRP 已经应用于车

门、引擎盖和行李箱盖等车身覆盖件；车身、顶盖、座

椅和底盘等车身结构件；轮毂、制动盘和内外饰材料

等［48］。CFRP 用于新能源汽车的车身，将其代替钢铁

等金属材料，质量可以减轻 40%~60%［49］。英国的减

重实验表明 CFRP 制作的车身质量为 172 kg，相比钢

制车身的 368 kg，减重约 50%［49］。车用 CF 复合材料

主要应用大丝束 CF，成型工艺有湿法模压和快速成型

工艺等，具体包括预浸料压缩成型、模压成型、高压树

脂传递模塑和注塑成型等［50］。目前常用的是 CF 增强

环氧树脂复合材料，成型过程中大丝束 CF 与树脂的

结合性提升是关键，可以选用机械打磨和上浆处理

CF、改性环氧树脂使其适配成型工艺等组合改性方法

以提高界面结合强度。

5　结束语

本文针对 CF 复合材料制备时存在 CF 表面惰性

和力学性能转化率低等问题，设计出与热固性或热塑

性树脂相匹配的界面改性方法，主要包括氧化法、化

学接枝和涂层法的 CF 表面处理技术以及树脂改性方

法，对于 CFRP 的力学性能调控和终端产业链的应用

具有重要意义。全文从 CF、树脂、复合材料构建和最

终的应用情况四个方面逐级对 CFRP 从材料到应用进

行了评述和分析，围绕此研究内容，后续可从以下方

面改进：

（1）优化针对高强或高模等具有不同表面形态 CF
的特定表面改性技术。氧化法是工业化程度较高的

方法，其中阳极氧化法通过多样的电解液在较温和的

条件下可以获得不同表面活性的改性 CF，效果显著并

已进入产业化应用。涂层法中上浆处理能够增强 CF
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表面活性而不损伤纤维，适合工业化生产。化学接枝

法的设计灵活性高、效率高，但进行工业化生产时稳

定性不易控制。不同种类 CF 的表面形态不同，未来

工业化改性方法可以选用氧化法和非氧化法相结合

的复合改性法。

（2）开发针对不同树脂的改性方法，研发不同类

别及应用场景下的 CF 市售上浆剂。热固性树脂的模

量、表面基团、固化性能等以及热塑性树脂的表面活

性等需要改性来提高其与 CF 的界面结合性。除环氧

上浆剂外，热塑性上浆剂的需求增加且 CF 回收利用

问题逐渐突出。特定应用的上浆剂亟需市场化，如耐

高温上浆剂、拉挤碳板专用上浆剂等。热塑性上浆剂

的普及会促进 CF 增强热塑性树脂的大面积使用，有

益于实现复合材料的回收利用。

（3）加强复合材料界面增强理论和界面表征技术

研究。随着科学仪器的发展，可以应用更直观的界面

表征手段来获取界面层数据，同时界面模拟等模拟技

术应用增多，可以预测界面改性效果，提供大数据库，

提高改性的准确性和有效性。

（4）制定碳纤维复合材料标准化体系。从 CF 单

丝参数到复合材料成型工艺参数、各领域需要的制品

尺寸规格和性能范围趋向标准化。标准化体系的建

立可以降低 CF 材料生产商的制备成本，生产通用型

碳纤维复合材料制品用于专用领域，可实现提质增

效，扩大 CFRP 的应用比例。
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空心轴塑性成形技术应用进展
及发展趋势
Advancements and development trends in plastic 
forming technologies of hollow shafts
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摘要：空心轴作为工业制造的核心组件之一，其高效、高精度成形对确保产品性能和提升生产效率至关重要。然而，传统

自由锻和模锻在成形空心轴时存在材料利用率不高、成形精度不足及生产效率有限等问题，严重制约了空心轴的发展和

应用。本文回顾了空心轴制造领域最新研究进展，剖析了当前存在的技术难题，并展望了新兴的成形技术及数字化、智

能化技术在空心轴制造中的应用前景。总结了旋锻、挤压铸造、楔横轧和三辊斜轧等技术在提升空心轴制造效率与成形

精度方面的应用和优势。旋锻通过旋转和锻造材料，有效提高材料利用率和产品性能；挤压铸造以高压将液态金属挤压

入模具成形，实现了空心轴高精度成形和尺寸一致性；楔横轧通过模具带动坯料进行反向回转运动，金属同时发生径向

压缩和轴向延伸变形，最终形成所需的阶梯轴类零件，提高了尺寸精度和生产效率；三辊斜轧技术则通过优化加载机制

实现了局部加载下轴向高效连续塑性成形。未来，随着制造业向数字化和智能化方向发展，空心轴制造技术有望迎来更

大的发展和突破。
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Abstract：As a core component in the industrial sector， the efficient and high-precision forming of hollow 
shafts is crucial for ensuring product performance and improving production efficiency.  However， 
traditional open die forging and closed die forging methods face significant challenges， such as low material 
utilization， insufficient forming precision， and limited production efficiency.  These issues severely restrict 
the development and application of hollow shafts.  This paper reviews the latest research advancements in 
hollow shaft manufacturing， analyzes the current technical challenges， and explores the prospects of 
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emerging forming technologies as well as the application of digital and intelligent technologies in this field.  
The paper summarizes the applications and advantages of various technologies， including rotary forging， 
squeeze casting， wedge cross rolling， and three-roll skew rolling， in enhancing the manufacturing 
efficiency and forming precision of hollow shafts.  Rotary forging， by rotating and forging the material， 
effectively improves material utilization and product performance.  Squeeze casting achieves high precision 
and consistency by pressing liquid metal into molds under high pressure.  Wedge cross rolling drives the 
billet through the mold for reverse rotation， causing radial compression and axial elongation deformation of 
the metal， ultimately forming the desired stepped shaft parts， thereby improving dimensional accuracy and 
production efficiency.  Three-roll skew rolling technology optimizes the loading mechanism to achieve 
efficient and continuous axial plastic forming through localized loading.  With the manufacturing industry 
moving towards digitalization and intelligence， hollow shaft manufacturing technology is expected to 
achieve significant advancements and breakthroughs in the future.
Key words：hollow shaft；forging；cross wedge rolling；three-roll skew rolling；squeeze casting

随着现代工程技术，特别是机械和交通工程的持

续发展，空心轴凭借独特的物理和力学特性逐渐崭露

头角，成为技术研究和实际应用的焦点［1-3］。空心轴显

著减轻了自身质量，降低了旋转系统的转动惯量，同

时增强了动态稳定性，减少了运行过程中的振动和不

平衡。在汽车、航空、航天及海洋工程等关键技术领

域，对于更为高效、经济、高性能的空心轴制造技术的

需求日益增加，这也推动了相关制造技术不断研发与

完善。然而，现行的空心轴制造技术仍面临众多挑

战。例如，基于实心轴的传统切削加工方法，其工艺

复杂度高、成本昂贵，且会导致金属流线中断和大量

材料的浪费［4］。在这种背景下，研究者和工业界都在

努力探索更为高效、环保且经济的成形方式。

国际上，主要采用了先成形阶梯状外轴再进行内

孔 深 加 工 的 方 法 。 奥 地 利 的 GFM 公 司 和 德 国 的

DANA 公司在这方面取得了有深厚的技术积累［5］。但

大多集中在锻压成形的阶梯外形和深孔加工技术，且

存在一定技术垄断。我国则还在应对技术壁垒、成本

控制及环境保护等方面面临多重挑战。由于我国在

航空航天、轨道交通、海洋工程以及新能源汽车等领

域的迅速发展，推动了金属空心轴部件的需求增

长［6-8］。中车集团［9］、太原重工［10］以及太原科技大学［11］

等在空心轴的制造技术研究上取得了显著的成果。

另外，新技术如旋锻工艺、挤压铸造工艺、楔横轧工艺

以及变辊距三辊穿孔/斜轧一体成形工艺等也得到了

研究。

本文回顾了空心轴的制造方法、国内外研究现

状，以及空心轴先进塑性成形技术。其中，详细综述

了如挤压铸造、楔横轧以及三辊斜轧等技术，分析了

其成形原理、优势与挑战。最后，对技术的未来发展

提出了展望，为空心轴制造技术的进一步研究和应用

提供参考和指导。

1　空心轴特征及成形难点

轴是机械工程的基础组件之一，对于旋转机械系

统中力和运动的传递具有至关重要的作用，尤其在传

递扭矩和承载旋转部件方面。轴可以分为实心轴和

空心轴两种。实心轴具有均质结构，适用于对强度和

刚度要求较高的应用；空心轴则通过减轻自身质量和

优化结构设计，提高了动态稳定性和振动抑制能力，

常见于需要减少旋转惯量和节约材料的场合。在现

代汽车工业中，随着对车辆轻量化需求的增强，空心

轴与实心轴相比具有许多不可忽视的优势［1，12］。空心

轴由于其内部的空腔结构，其自身质量明显减轻，同

时保持了良好的比强度和比刚度。空心结构提供了

更低的转动惯量，因此其临界旋转速度可提高约

20%，并且进一步增强了轴的动态稳定性并提高了其

谐振频率［13］。这些特性使得空心轴在汽车半轴、传动

轴等关键旋转部件中的应用逐渐增多，为轻量化设计

带来明显效益，能有效减轻整车质量，进而提高驾驶

稳定性和燃油经济性。空心轴的设计在交通运输车

辆中越来越受欢迎，不仅因为其轻便的特点，还因为

便于损伤检测。与实心轴相比，空心轴的中空结构为

内部检测提供了方便的通道。当需要进行损伤或磨

损检查时，工程师可以使用特定的检测工具，例如超

声波检测器或内窥镜，直接进入轴心进行检测［14］。这

种设计使得对内部的微小损伤、裂纹或腐蚀的早期发

现和诊断变得更为简单和直接。

然而，目前广泛应用的空心轴制造技术多数是基

于实心轴的后续切削加工，过程复杂，需要多道工序

才能完成，增加了制造时间和工艺成本。通过切削加

工形成的空心轴，其金属流线会被打断，这可能降低

轴的力学性能和耐久性。此外，由于是在实心轴基础

上进行的切削加工，会产生大量的金属切屑，这不仅
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浪费了材料，还对环境产生影响。因此，研发高效、低

成本、高性能的空心轴制造技术成为研究的焦点。

2　国外空心轴锻造成形研究进展

国际学者和企业早期研究金属空心轴加工，大多

采用先成形阶梯状外轴再进行内孔深加工方法。阶

梯轴外形成形阶段，主要应用自由锻和模锻［15-17］。自

由锻，又称为开放模锻造，主要是在没有精确模具约

束的情况下对坯料施加压力，使材料自由流动形成近

似的轴形状（图 1（a-1），（a-2）［1，18］）。这种方法适用于

生产大型或非标准轴，制作灵活，但往往需要额外的

机械加工来达到最终的精度。尽管自由锻成形工艺

简单，但其成形椭圆度、轴线偏移和内部质量控制存

在不足，单边余量达 10~15 mm，导致材料利用率仅

为 58%~65%，且自由锻成形后的轴需要进一步机加

工来调整，包括形状修正、尺寸精度调整及表面处理

等，这些步骤增加了后续加工成本和时间投入。相

反，模锻使用特定设计的模具，使铝合金坯料精确成

形所需的阶梯轴形状（图 1（b-1），（b-2）［1，18］），能够提

供高度尺寸精度和良好的表面质量，但初次投入模具

成本较高。因此，模锻更适用于大批量生产。对比自

由锻与模锻两种成形工艺，可以看出模锻在成形精

度、效率和材料利用率方面都有显著优势。奥地利

GFM 公司开发的模锻机［15］显著提高了成形精度和生

产效率，其创新的工艺控制能够实现精确成形，材料

利用率提升至 65%~73%，优化了尺寸精度和表面质

量。阶梯状外形通常通过锻压成形获得，而内孔则通

过深加工成形。目前，内孔加工主要依赖深孔钻削技

术［19］。但当内孔深度（L）与孔径（D）的比值 L/D≥10
时，切削工具振动成为问题，导致内孔尺寸偏差，进而

增加废品率。日本冶金股份有限公司在 20 世纪 70 年

代开发了内排屑钻削法，减小到 6 mm 的最小深孔加

工直径［20］。

Domblesky 等［21］针对精模锻成形技术进行了研

究，建立了大口径管件的精确径向锻造模型，并深入

研究了工艺参数对锻造组织演变的影响，从而为轴件

制造技术的进步提供了理论基础。锻造产品内部的

残余应力会对材料的稳定性、抗变形性、制品的精度

和疲劳寿命造成直接影响。因此，为了确保产品的长

期稳定运行，监测锻件的残余应力变得尤为关键。为

此，Jang 等［22］基于非线性有限元方法，针对合金钢结

图 1　自由锻（a）、模锻（b）成形过程示意图（1）及成形设备和原理（2）［1，18］

Fig. 1　Schematic diagrams of forming processes（1）， and equipment and mechanism（2）［1，18］ of open die forging（a） and closed die forging（b）
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合库仑摩擦定律构建了三维理论模型，深入研究了空

心轴径向锻造过程中残余应力的变化规律，并与现有

的实验数据进行对比后发现空心轴锻件外表面以残

余拉应力为主，其最大值出现在锻件后部。但该规律

的普适性尚未得到验证，且锻件内部应力状态缺乏

研究。

锻造工艺虽然在国际上目前是制造空心轴类件

的主流手段，但是不乏有其他创新研究使用新的方法

来成形空心轴，比如德国 DANA 公司［23］采用分段锻造

后摩擦焊接的工艺，成功制造了多阶梯的空心轴；Suk‐
horukov 等［24-26］利用局部加载法对耐热合金轴进行冷

轧成形；Romanenko 等［27］研发了火车轴粗坯制造方

法，超过了标准抗冲击强度。Taherizadeh 等［28］研究发

现，相较于实心轴，空心轴显示出更均匀的微观组织

和性能。国际上的研究主要集中在锻压成形的阶梯

外形和深孔加工工艺，同时也对材料和性能进行了研

究。然而奥地利的 GFM 公司和德国的 SMS 等公司几

乎垄断了全球精锻机市场，并且对精密锻造成形领域

形成相关技术壁垒，成为我国的卡脖子难题。

3　国内空心轴锻造制造技术现状

我国在航空航天、轨道交通、海洋工程及新能源

汽车等关键领域的迅速崛起，促进了金属空心轴部件

的发展。在锻压成形空心轴零件领域，中车集团的李

立峰等［29-30］基于铁路货车空心车轴的两次锻压技术，

改善了锻造生产的工艺流程、关键设备选型和平面布

置；陈玲等［31］发现 EA4T 车轴坯经锻造成形后表面频

繁出现裂纹，严重影响车轴生产进度，经分析后发现，

在裂纹侧边存在氧化烧损缺陷，缺陷周边存在脱碳现

象和高温氧化质点，通过调整压下量及送进量配合，

防止车轴坯表面折叠可有效消除毛坯车轴表面开裂。

太原重工梁晓捷等［10，32］针对传统锻造成形 42CrMo 合

金空心轴在低温下韧性差的问题，提出了一种短周

期、低能耗的三阶段淬火方法，成功降低了生产成本

并提高了生产效率，同时也对节能环保做出贡献。

太原科技大学李永堂团队［33-34］通过将实测的 50
钢高温应力-应变数据和热物性参数引入 DEFORM-

3D 软件，建立了圆弧砧快速锻造列车车轴的有限元模

型，并分析了圆弧砧结构尺寸对快锻车轴成形质量的

影响规律，为优化锻造工艺提供了科学依据和理论

指导。

这些学术研究成果不仅丰富了空心轴成形技术

领域的知识体系，也为我国相关行业的高效制造和技

术创新提供新的启示。当前国外在全球精锻机市场

上技术的垄断和封锁对我国精锻轴类件工艺控制参

数带来了挑战，导致其在生产过程中过于依赖经验和

反复试错。在这样的背景下，国内学者们积极展开对

空心轴加工方法和成形原理的创新研究，努力应对国

外技术垄断的挑战。

4　旋锻工艺成形空心轴

旋锻工艺相较于传统精模锻加工可以灵活成形

各种异型孔，通过在热态或冷态下对金属材料施加轴

向与径向复合变形，结合旋转和压缩，高效成形所需

零件形状和尺寸（图 2（a）［35］），特别适用于制造复杂轴

状零件。旋锻的过程中，是否采用芯棒对成形方式产

生显著影响。带芯棒的旋锻使用一个内部芯棒来支

撑材料，确保内孔的形状和精度，同时防止内部的变

形或坍塌，适用于需要精确内孔尺寸和良好表面质

量的空心轴。而不带芯棒的方式则是通过外部压力

图 2　空心轴旋锻成形

（a）成形原理图［35］；（b）空心轴旋锻成形示意图［36］；（c）旋锻设备图［37］

Fig. 2　Hollow shaft formed by rotary swaging
（a）forming mechanism［35］；（b）sketch of hollow shaft formed by rotary swaging［36］；（c）rotary swaging equipment［37］
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直接旋锻形成空心轴，该方法虽然简化了工艺流程，

但内孔的准确性和均匀性不足（图 2（b）［36］），主要用于

对内部质量要求不太高或后续处理可以进行矫正的

产品。

旋锻通过对金属坯料的旋转与锤击，实现对空心

轴的逐步塑性成形。相比传统切削，旋锻工艺极大地

减少了材料浪费和废料产生［37］，因此在提高材料利用

率与生产效率方面取得了显著成效（图 2（a），（b）［35-36］）。

而与模锻相比，旋锻在成形速度、设备投资和能耗方

面更具优越性（图 2（c）［37］）。由于旋锻的连续逐步成

形的特点，空心轴具有更均匀的微观组织和优异的力

学性能［38］，同时，其独特的成形方式也使得在某些复

杂的几何形状上，旋锻比模锻更具有生产灵活性和应

变控制能力。按不同结构，旋锻模具分为平模、小圆

弧和大圆弧模具，平模具结构简单但需要分段进行锻

打，小圆弧曲率模具在重复的啃料过程中导致外圆质

量较差，大圆弧曲率模具与坯料能很好贴合但是锻造

面积过小。

Sanjari 等［39-40］指出，旋锻成形材料的应变不均匀

主要发生在坯料内部，这与显微硬度实验验证的结论

相吻合。而 Rong 等［41-42］观察到，零件表面的粗糙度与

轴向送进速度正相关，但当速度降至一定水平时，锻

件的表面粗糙度则趋于稳定。Lim 等［43］专注于管状坯

料的旋锻特性，分析了坯料直径的减少和进给速度对

成形质量的影响，发现当进给速度达到 2. 0 mm/r 时，

锻件的壁厚会增大，从而改善其表面的粗糙度。无论

是采用数值仿真技术探讨旋转锻造的过程，还是通过

传统方法探索旋锻的机制、规律及其产品性能，通过

旋锻技术成形的空心轴已在多方面得到深入研究，积

累了丰富的研究数据。张琦团队［38，44-45］研究了精密旋

锻成形空心轴工艺。基于所构建的镍基高温合金

GH4169 本构模型，采用有限元方法进行模具设计分

析 。 结 果 表 明 ，空 心 轴 尺 寸 精 度 良 好 ，平 均 应 变

0. 47，内外表面应变差 58. 21%，保持较高的旋锻渗

透力，且产生的压缩残余应力可以保证轴的力学性

能。通过旋锻工艺不仅精确成形了空心轴，同时有效

细化晶粒，增加亚晶数量，改善合金组织并提高力学

性能。

虽然相比自由锻和模锻，旋锻工艺成形空心轴质

量得到一定的提升，但是由于旋锻是一个连续的变形

过程，空心轴的尺寸和形状精确性很难得到保证，尤

其在大规模生产中，且与其他锻造方法相比，旋锻工

艺需要更复杂的设备和更高的操作技巧且生产效率

不高。如前文提到的，应变不均匀的区域常常集中在

坯料内部，这可能会导致部分区域的组织和性能缺

陷。随着旋锻工艺和设备的发展，这些问题未来将逐

渐得到解决。

5　挤压铸造工艺成形空心轴

挤压铸造又称之为液态模锻，其原理是将金属坯

料在特定温度下加热至半固态状态，将其挤压进模具

中，脱模顶出形成所需的空心轴类件。这一过程不仅

确保了金属液体在冷却阶段具有高的过冷度和速度，

还有效消除了铸件中的气孔和缩松缺陷。同时，该工

艺有助于生成细微的晶粒结构，并在受压状态下增强

铸件的结构紧密度。这种方法结合了压铸和锻造的

特点，被视为一种高效的金属加工技术。在挤压铸造

工艺的发展过程中，国内外学者对铝合金挤压铸造工

艺（比压［46-47］、浇注温度［48-49］、模具温度［50］和保压时

间［51］等）进行了研究，并取得了一定的研究成果。

Fan 等［52-53］在挤压铸造工艺中采用了梯度预热模

具和高落差浇铸方法。梯度预热模具可控制金属坯

料的温度，保持理想的半固态状态，有利于细化平均

枝晶间距。高落差浇铸方法则采用较大的铸注高度

差，以较高速度将半固态金属注入模具，有助于形成

均匀细晶组织，并减少气孔和缺陷的产生。但是挤压

铸造成形空心轴也存在一定的不足：使用梯度预热模

具和高落差浇铸方法需要精确的温度和压力控制，增

加了制造的复杂性；铸造时需要特殊的设备和模具，

增加了生产的初始投资成本；且并不是所有金属都能

用于挤压铸造，尤其是在半固态条件下；生产速度可

能较慢，特别是在需要精细控制的情况下。优化温度

和挤压速度、选择合适的模具、实施后续热处理、使用

高效润滑剂以及结合在线监测技术，可为提高产品质

量和生产效率提供有力的保障。

6　楔横轧工艺成形空心轴

楔横轧是一种连续的局部塑性成形方法，材料使

用率高、生产速度快、产品质量高（如金属的纤维结构

保持连续）。轧坯被置于具有楔形凸部的模具之间。

当模具同向旋转时，材料则反向旋转。在模具的楔形

凸起的推动下，材料径向压缩并轴向伸展，从而形成

特定形态的轴类零件。与传统的切削工艺相比，更加

节能、节省资源，且生产成本更低。楔横轧还可以优

化材料的微观结构，从而增强空心轴的整体强度和抗

磨损能力。

与实心轴相比，空心轴在楔横轧过程中的旋转条

件更为复杂。在轧制过程中，恶劣的旋转环境可能导
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致打滑、压扁或断裂等问题。因此，深入探讨空心轴

在楔横轧中的旋转条件显得尤为重要，有助于确保轧

件的正常旋转，提升轧制的稳定性和成品质量。空心

件在楔横轧中的旋转条件公式如下［54］：

tan α ⋅ tan β ≤ mdμ2

πd k ( )1 + d
D

n
⋅

ln2( )R of

R o

ln2( )R of - R tf

R o - R t

（1）

式中：α 代表成形角；β 是展宽角；m 表示轧辊数量；μ 则

表示轧件与模具之间的摩擦因数；Ro 为空心轴轧制过

程中未变形区域的半径；Rof 为未变形区域的内孔半

径；Rt 为轧制变形区域的半径；Rtf 为轧制变形区域内

孔的半径；dk，d 和 D 分别代表轧件的滚动直径、轧件

直径和模具直径；n 为楔形系数，与轧制过程中楔形模

具接触的位置相关。如图 3 所示［54］，在 CD 区域为 1，
在 A ′C 区域为 x1/s，在 DB 区域为 x2/s，其中 x1 为 A ′到
所求位置之间的距离，x2 为 B 点到所求位置之间的距

离，s为轧件的瞬时宽展量。

从旋转条件公式可以看出，减小成形角将使楔横

轧空心轴更易于咬入。降低展宽角优化了空心轴的

轧制旋转状态，但这也意味着模具的长度会增加。摩

擦因数是影响旋转条件的关键因素。因此为确保空

心轧件的稳定旋转，可以在模具楔的侧面添加划痕或

点状增加摩擦。

与实心轴不同，楔横轧空心轴在轧制时的刚度显

著降低。导致在成形过程中容易遭遇压扁和稳定性

不足的问题，从而影响空心轴的准确尺寸，并可能进

一步导致压扁失败。对于空心轴的压扁失稳，有相应

的失稳条件公式进行描述［55］：

t 2
0

R 0
=

1
π P r( )1 - π

2 - P θ( )1
π - 1

0.69 1
3

σ s

（2）

式中：t0代表空心初坯的起始壁厚；R0表示空心初坯的

平均半径；Pr和 Pθ分别表示轧件受到的径向力和切向

力；σs 表示材料的屈服强度。根据式（2）的分析，当展

宽角、成形角和断面收缩率增大时，空心轴在楔横轧

中更易出现压扁失稳。空心初坯的外径与壁厚之

间的比值对这种失稳有着显著的影响。若该比值

小于 5，压扁失稳的风险相对较低，但当比值超过 7，失
稳的风险显著增加。因此，为减少失稳风险，除了选

择合适的工艺参数，还需注意空心初坯的相对壁厚，

相对壁厚越大，失稳的可能性越小。

北 京 科 技 大 学 的 胡 正 寰 院 士 团 队［56-57］和 本 团

队［58-59］研究了楔横轧工艺在空心轴成形领域的应用。

通过模具上内楔和外楔的协同作用，实现了“等内径/
变内径”的空心轴成形（图 4（a））。在楔横轧多楔同步

轧制高速列车空心车轴方面进行了系统研究，详细阐

述了带芯棒（图 4（b））和不带芯棒（图 4（c））复杂成形

工艺的机理和变形特征，并提出了轧辊设计原则和优

化方法，深入阐明了空心车轴楔横轧成形中的力学行

为与形性协同控制机理。

楔横轧技术在成形空心轴方面展现出巨大的潜

能，但其在实际应用中仍面临诸多问题。端部凹心

的产生主要是由于轧制过程中材料流动不均匀导

致，不仅影响了产品的外观，还降低其力学性能。与

此同时，过大的轧制力可能导致整个轧制过程的不

稳定，而多种多样的模具设计增加了生产的复杂性

和成本。为克服端部凹心问题，可以通过调整轧制

参数、优化模具设计或预设补偿机制来确保材料在

轧制过程中的均匀流动。同时，研究和应用新的材

料和制造技术能够进一步降低轧制力，提高工艺的

稳定性和效率。

图 3　空心件楔横轧接触面示意图［54］

Fig. 3　Schematic diagrams of contact surface of hollow shaft formed by cross wedge rolling［54］
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7　变辊距三辊穿孔/斜轧一体成形工艺

斜轧是一种连续金属塑性加工方法，其中轧辊与

工件进给方向有一定角度。当工件通过斜置的轧辊

时，轧辊对其施加压力，从而造成材料的塑性变形。

与传统的轧制相比，斜轧的主要特点是轧辊与工件之

间的相对滑动较少，从而减少了摩擦并提高了生产效

率。该技术以其高效的穿孔效率、灵活的生产特性以

及可穿长坯的优势脱颖而出，特别适用于制备等截面

的无缝钢管。太原科技大学团队［60-62］在对三辊斜轧穿

孔机的研究中发现变形区金属处于三向压应力状态，

从而在成形过程中避免了中心破裂的产生。然而该

设备和工艺仅用于等截面的无缝钢管成形，对于变截

面的空心轴件无法精确成形。

基于传统三辊斜轧工艺，变辊距三辊斜轧是一种

进一步开发的技术，可以实现连续的加工，均匀压力

分布有助于减少成品中的内部应力，能够轧制出各种

不同断面形状的阶梯轴并在一定程度上减少凹心。

采用三个同向旋转的轧辊，驱动棒料旋转，实现局部

加载，使得轧件在径向和轴向上发生塑性变形，从而

实现高效的连续成形穿孔/轧制过程。与传统的楔横

轧相比，新型三辊斜轧成形技术最大的优势在于局部

加载，减缓应力集中，降低轧制力，优化成形过程，减

少能量消耗，同时也延长了设备使用寿命。此外，新

型三辊斜轧技术在设备空间利用方面也有突破。完

成轧制部分轧件置于设备之外，节约了制造空间，提

供了更多处理轧件的可能性和灵活性。这种设计适

应不同直径轴的无模具成形，满足多样化需求，为工

艺流程的优化带来新的可能性。

新型三辊穿孔/斜轧连续成形过程中的加工运

动可分为周向旋转、轴向进给和变截面成形。这三

个部分的协调运动是实现高效连续成形的基础。通

过三个轧辊的同向旋转，坯料得以实现周向旋转，保

证了成形过程的均匀性与稳定性。每个轧辊的送进

角度 α 使得坯料获得周向速度的同时，通过摩擦力

进行轴向运动，与传统三辊斜轧有重要区别。径向

调整速度与轴向变形速度的协调成为决定轧件质量

的关键。合理协调与控制加载路径，新型三辊穿孔/
斜轧连续成形工艺能够实现高效、精确的空心轴

成形。

Pater团队［63-64］和本团队组合作［65-66］对三辊斜轧技

术在长轴类件制备方面进行了探索，基于空间啮合理

论和平衡条件，建立了穿孔斜轧复合成形的力学模

型，以描述各辊系在轧制过程中产生的径向力、轴向

力、切向力和摩擦力，并推导出空心轴穿轧的咬入条

件。根据旋转条件，建立了各辊系作用区的稳定轧制

条件，确立了轴向和切向滑移系数，阐明变辊距斜轧

径向调整速度和轴向变形速度与轧件关键特征质量

之间的关系。此外，还建立了微张力轧制状态下轴向

牵引和变形速度之间的匹配关系。在三辊斜轧轴稳

定轧制阶段，轧制速度 nb与辊速 nr的关系可表示为［67］：

nb = ρmax

ra
n r ηycosβ （3）

式中：ρmax 为轧辊最大半径；rα 为轧件变形区出口型面

半径；ηy 为轧件变形区内任一点沿轧件切向的滑移系

数；β 是进给角。轴向滑移系数 ηx 一般取现有设备的

图 4　楔横轧制造空心轴［58-59］

（a）楔横轧原理；（b）楔横轧成形带芯棒空心轴；（c）轴楔横轧成形不带芯棒空心轴

Fig. 4　Hollow shaft formed by wedge cross rolling［58-59］

（a）mechanism of wedge cross rolling；（b）hollow shaft with core rod formed by wedge cross rolling；
（c）hollow shaft without core rod formed by wedge cross rolling
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测量值或经验值，取值范围为 0. 5~1. 3。沿轧制方向

的轧件导程 ZL和节距 ZP可表示为［67］：

ZL = 2πra
ηx

ηy
tanβ （4）

ZP = 2πra

3
ηx

ηy
tanβ （5）

分析式（3）~（5），当 ρmax，rα，nr和 β 不变时，增加切

向滑移系数可以提高轧制速度，但会延长轧制时间并

增加变形区的重复轧制次数。增加轴向滑移系数可

以缩短轧制时间并减少重复轧制次数，从而影响轧机

的产量和轧件的成形质量。

新型三辊斜轧成形技术相比于传统成形工艺有

诸多优势如局部加载、减少能量消耗、增加设备使用

寿命以及空间利用率的提升，但也存在工艺控制复杂

等问题。三辊斜轧成形中的周向旋转、轴向进给和变

截面成形的协调是关键，若协调不当可能会影响到成

形质量。特别是径向调整速度与轴向变形速度的协

调变得尤为重要。虽然实验室在这一领域的研究已

经取得了显著进展，但在将研究成果转化为具体应用

以及实现大规模生产的过程中，仍需攻克诸多技术细

节上的难题，进一步完善和优化整个流程。

8　总结与展望

空心轴类件制造技术涵盖了多个方向，如自由锻

模锻、旋锻、挤压铸造、楔横轧到变辊距三辊穿孔/斜
轧一体成形等工艺，每种工艺都在不同程度上为空心

轴的制造提供了有效的解决方案，推动空心轴类件制

造技术的不断创新与发展，各工艺具体的成形原理及

优缺点见表 1［1，23，36，44，68-72］。

然而，空心轴类件制造技术的发展仍然面临一些

挑战。同时，随着科技的不断进步和产业的不断发

展，空心轴类件制造技术的发展趋势也将不断调整和

更新：

（1）通过如旋锻工艺、楔横轧工艺等尖端的成形

技术，材料的利用率得以大幅提升。然而，针对空心

表 1　空心轴不同成形工艺应用

Table 1　Application of different forming processes for hollow shafts

Forming 
method
Machining

Forging

Spin forging

Extrusion 
casting

Cross 
wedge 
rolling

Three-roll 
skew rolling

Forming mechanism

Removing material from 
raw material or a blank 
using tools such as 
cutting and grinding
Using pressure to plastically 
deform materials，improving 
microstructure and 
performance
Plastic forming by rotating 
the workpiece and applying 
radial forging pressure

Pressure is used to squeeze 
liquid metal into a mold 
cavity，forming components
Using two counter-rotating
 rolls， material is stretched 
and processed in the gap 
between the rolls
Three-roll skew rolling 
achieves complex 
deformation by arranging 
three rollers in a skewed and 
staggered manner

Applicable type 
of alloys
All metals and 
most non-metals

Most metals and 
alloys

Most metals and 
alloys

Aluminum，zinc，
copper，and other 
alloys
Metals and alloys 
such as iron，
aluminum，titanium， 
etc

Metals and alloys 
such as iron，
aluminum，titanium， 
etc

Advantage

High precision，wide 
applicability，suitable for 
complex shapes and small 
features
High strength，excellent 
microstructure，capable of 
manufacturing complex 
components
Uniform microstructure，
 high strength，suitable for 
complex axisymmetric 
components

Fast，high production 
efficiency，suitable for 
mass production
High efficiency，suitable 
for long shaft-like parts， 
uniform microstructure

Capable of manufacturing 
shaft-like components 
with different cross-
sections， simple 
equipment

Disadvantage

High material loss，
potentially high cost， 
relatively lower 
production efficiency
Time-consuming，
costly，
shape limitations

High equipment and 
operational skill 
requirements，may 
require subsequent 
precision machining
Materials must have 
good fluidity，may have 
porosity
High equipment 
requirements，limited 
by raw material shape

Limitations on the 
diameter of shaft-like 
components， requiring 
multiple machining 
adjustments

Material 
utilization rate
40%-60%

50%-75%

50%-80%

70%-95%

70%-85%

75%-95%

Ref

［68］

［69］

［38，44］

［23，70］

［71］

［1，72］
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轴现有的近净成形技术在实际生产中存在精度不足

等问题且设备与模具所需的高昂成本及技术难度使

得小型企业难以跟进。但是在当前全球对资源的日

益珍视以及对环保的高度重视的背景下，随着设备成

本的降低，预期此类高效且环保的成形方式将更为广

泛地被采纳和推广。

（2）随着现代制造业技术的飞速发展，智能制造

已经成为行业的标配，前文中三辊穿孔/斜轧机已经

进行计算机数控技术升级（CNC）。如何将智能制造

技术与传统制造工艺相结合，确保生产效率和质量仍

是关键，与国外技术相比，国内制造业在这方面仍有

所滞后。为了提升制造业的竞争力，政府已经启动了

“智能制造 2025”计划，鼓励企业进行数字化改造，预

期在不远的未来，更多基于人工智能的优化算法、在

线品质监测系统以及先进的故障诊断技术将走入空

心轴制造的生产线。

（3）对空心轴的性能要求日渐提高如强度、刚度、

耐磨损性和抗冲击能力等。但如何在不牺牲成本的

前提下通过材料设计达到这些要求，仍是个巨大的挑

战，且目前国内很多研究仍停留在实验室层面，难以

实现工业化生产，预期未来的研究会更倾向于新型合

金设计和热处理工艺，提高空心轴的综合性能。

（4）如文中所述，当前空心轴成形技术仍面临诸

多技术瓶颈，尤其在工艺整合与革新上，多种先进成

形技术之间的整合存在困难，单一工艺很难满足所有

需求。亟须开展跨学科的研究，探索多种成形技术的

有机融合，例如，深化如楔横轧、三辊斜轧等多种技术

的有效融合，旨在塑造一个更加优越且经济的成形

策略。

（5）当前，国外对部分核心技术进行了严格的封

锁和垄断，这为我国的技术发展带来了不小压力的同

时也为国内提供了挑战与机遇。预期在未来，国内研

发将更加倾向于精锻装备和工艺的原创技术研发和

创新，以期打破技术屏障，实现自主技术的跃升与产

业的进一步升级。

综合考虑，空心轴成形技术的演进与革新涉及材

料、工艺、设备以及控制等多个维度。随着科技的不

断进步和市场的深入挖掘，可以预见，空心轴成形技

术将迈向一个更为辉煌的时代。
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热障涂层与单晶高温合金互扩散
控制方法研究进展
Research progress in methods for inhibiting 
interdiffusion between single crystal superalloys 
and thermal barrier coatings

李崎顺 1，2，姚红蕊 1*，王 娜 1，鲍泽斌 2，朱圣龙 2，王福会 2，3

（1 沈阳化工大学  辽宁省特种功能材料合成与制备重点实验室，沈阳  110142；
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LI　Qishun1，2，YAO　Hongrui1*，WANG　Na1，BAO　Zebin2，

ZHU　Shenglong2，WANG　Fuhui2，3

（1 Liaoning Provincial Key Laboratory of Synthesis and Preparation 
of Special Functional Materials，Shenyang University of Chemical 
Technology，Shenyang 110142，China；2 Shi-changxu Innovation 

Center for Advanced Materials，Institute of Metal Research，
Chinese Academy of Sciences，Shenyang 110016，China；

3 Shenyang National Laboratory for Materials Science，
Northeastern University，Shenyang 110819，China）

摘要：目前，二代及更高级单晶涡轮叶片的表面服役温度已达到 1050 ℃以上，因此涂层与基体间的元素互扩散十分严重。

互扩散不仅会消耗涂层中的有益元素，降低涂层服役寿命，而且会在单晶基体中形成二次反应区，严重损害单晶基体的

力学性能。扩散障和低互扩散性涂层是控制热障涂层与单晶基体间元素互扩散的有效方法。结合国内外最新研究进

展，本文首先对扩散障的设计原理、基本特性以及分类作简要介绍，并具体分析了金属扩散障、陶瓷扩散障和活性扩散障

存在的主要问题以及针对这些问题开展的相关研究工作；其次，对低互扩散性涂层在热障涂层领域中的应用与最新发展

动态进行综述，详细讨论了纳米晶涂层、相平衡涂层和 γ′基涂层的高温防护性能和阻扩散机制。在此基础上，指出了扩

散障和低互扩散性涂层的未来发展方向。

关键词：单晶高温合金；热障涂层；互扩散；二次反应区；扩散障
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Abstract：Currently， the surface working temperature of second-generation or more advanced single crystal 
superalloy blade is above 1050 ℃ ， resulting in serious interdiffusion between coating and substrate.  The 
interdiffusion not only consumes the beneficial elements of the coating and then reduces its service life， but 
also leads to the formation of secondary reaction zone in the substrate， which will seriously damage the 
high-temperature mechanical performance of the single crystal superalloy.  Preparing diffusion barriers and 
designing the low inter-diffusivity coatings are effective ways to control the interdiffusion between thermal 
barrier coatings and single crystal superalloy substrates.  Firstly，based on the latest international and 
domestic research progresses， the design principles， characteristics and classification of diffusion barriers 
were introduced briefly， and then the main problems and related research studies of metal diffusion 
barriers， ceramic diffusion barriers and active diffusion barriers were analyzed.  Secondly， the application 
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and latest progress of low inter-diffusivity coatings were reviewed， and the high-temperature protection 
properties and anti-diffusion mechanisms of nanocrystalline coatings， equilibrium coatings and γ′-based 
coatings were discussed in detail.  Finally， the future development directions of different diffusion barriers 
and low inter-diffusivity coatings were pointed out.
Key words：single crystal superalloy；thermal barrier coating；interdiffusion；secondary reaction zone；
diffusion barrier

单晶高温合金因具有较高的高温强度、优异的蠕

变和疲劳抗力以及良好的组织稳定性，被广泛应用于

制造航空发动机涡轮叶片。经过几十年的发展，单晶

高温合金的承温能力正以每代 20~30 ℃的速率缓慢

提升，与此同时，商业化的先进燃气涡轮机的进口温

度已达到 1600 ℃甚至更高，远超过单晶高温合金的初

熔温度（1280~1330 ℃）［1-4］。因此，作为航空发动机关

键热端部件，单晶叶片工作温度的提升不仅依赖于单

晶高温合金的发展，更需要热障涂层（thermal barrier 
coatings，TBCs）技术的强力支撑。目前，国内外获得

实际工程应用的热障涂层一般选取 MCrAlY 或 β -
（Ni，Pt）Al 涂层作为黏结层，通过铝元素的选择性氧

化在其表面生成具有保护作用的热生长氧化膜［5-9］。

然而，高铝含量的黏结层设计不可避免地造成其与

单晶基体间的元素浓度梯度，从而导致热障涂层在

服役时极易出现黏结层/单晶基体间的元素互扩散

（interdiffusion zone，IDZ）。互扩散不仅会加速消耗

涂层中的抗氧化性元素（Al，Cr），缩短涂层服役寿

命，而且会导致单晶基体中形成二次反应（secondary 
reaction zone，SRZ）和针状富 Re 拓扑密排相（topo‐
logically close-packed，TCP），显著降低单晶基体的

高温蠕变和疲劳寿命［10-14］。日本学者 Sato 等［14］研究

表明，传统黏结层均会导致单晶基体内析出针状

TCP，并且单晶高温合金代次越高，其力学性能下降

越明显，例如施加了 β-（Ni，Pt）Al 涂层的四代单晶基

体持久寿命下降幅度高达 86%。因此，探索热障涂

层与单晶基体互扩散控制方法具有重要的科学意义

和应用价值。

为了有效抑制热障涂层与单晶基体间元素互扩

散，根据菲克定律：

JAl = -DAl ∙
δμAl

δx
（1）

式中：JAl 为铝元素扩散通量；DAl 为热障涂层体系中铝

元素扩散系数；
δμAl

δx
为热障涂层体系中铝元素浓度梯

度 ，可 以 从 以 下 两 方 面 思 考 ：（1）减 小 DAl；（2）

减小
δμAl

δx

［15］。

因此，在热障涂层体系中加入 DAl 较小的扩散障

或采用低互扩散性涂层代替传统黏结层都可以有效

控制热障涂层与单晶基体间的元素互扩散行为。本

文结合国内外最新研究进展，综述了金属扩散障、陶

瓷扩散障和活性扩散障的特性及其在热障涂层体系

中的应用，并对纳米晶涂层、相平衡涂层和 γ′基涂层

等低互扩散性涂层的防护性能和阻扩散机制进行了

详细讨论。最后，对热障涂层与单晶高温合金互扩散

控制方法的未来发展方向进行了展望。

1　扩散障

扩散障是指加在高温防护涂层与高温合金基体

间，能够抑制涂层-基体间元素互扩散行为的阻挡层。

考虑到热障涂层体系需要兼具高温力学性能和抗高

温腐蚀性能，故而能够得到广泛应用的扩散障必须具

备以下特点［16-20］：（1）元素扩散速率低，即涂层和基体

中的元素在扩散障中的扩散系数足够低；（2）结合力

良好，即扩散障与涂层和基体间保持良好的界面结合

强度；（3）组织结构稳定，即扩散障在长期高温服役过

程中能够保持结构和相稳定；（4）成本合理，即扩散障

的制备工艺和原材料价格适中。目前，科研人员对扩

散障的研究主要集中在金属扩散障、陶瓷扩散障以及

活性扩散障。

1. 1　金属扩散障

贵金属和难熔金属，如 Ru［21-22］，Pt［23-24］，Re［25］等，

具有良好的化学稳定性，是金属扩散障的首选材料，

一直备受研究者的关注。Bai 等［21］和 Wang 等［22］以镍

基单晶高温合金为基体，采用电子束物理气相沉积法

制备 NiAl 和 NiAlHf 涂层，并在涂层和基体间电镀 Ru
层作为扩散障。研究结果如图 1 所示［22］，在高温服役

期间，电镀 Ru 层的添加改变了 NiAl 涂层中 Al 的扩散

机理：Al 原子的扩散分为空位扩散以及间隙扩散，Ru
空位通过与 Al 原子结合阻止间隙原子的生成，使得

空位扩散机制成为主要扩散机制。然而空位扩散速

率远低于间隙扩散速率，阻止了涂层中 Al 向基体内

扩散，减缓高温合金中 γ-γ′相变，抑制 TCP 的析出和

SRZ 的形成。Yang 等［23-24］采用电镀法在 NiCoCrAlY
涂层和单晶高温合金间制备了厚度约为 5 μm 的 Pt
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层。研究结果表明：Pt 层的加入促使 Al 元素的上坡

扩散形成富 Al 区，延缓涂层的退化。1000 ℃循环氧

化 500 次后结果显示，镀 Pt 层能够起到扩散障的作

用，降低与 Al 元素同为 γ′基元素的 Ta 的活性，有效

阻挡基体中 Ta 元素向外的扩散。同时镀 Pt 层还能抑

制基体中 Mo，W，Ti 等元素向涂层的扩散，提高氧化

膜的纯净度，提高 NiCoCrAlY 涂层的抗氧化性能； 
Liu 等［25］在第二代镍基单晶高温合金和（Ni，Pt）Al 涂

层间电镀一层 Ni- Re 作为扩散障。研究结果表明：

Ni- Re 扩散障有效抑制了涂层与基体间的元素互扩

散，尤其是涂层中 Al 元素向基体的内扩散，进而减少

了基体中 TCP 相含量和 SRZ 层厚度。此外，由于

Ni- Re 扩散障抑制了 Al 元素的内扩散，使得（Ni，Pt）
Al 涂层由 β 相向 γ′相的相转变减缓，相变应力的减

小降低了氧化膜的起伏程度，从而提升了涂层的抗

氧化性能。

考虑到贵金属或难熔金属对合金元素的阻挡作

用具有选择性并且自身在高温下易扩散或被氧化，很

难获得理想的阻扩散效果。近年来，采用多种贵/难
熔金属元素组合或合金化提高金属扩散障的稳定性，

进而提高其阻扩散性的方法被广泛研究［26-27］。Narita
等［26］在第三代镍基单晶高温合金 TMS-82 和 β-NiAl
涂层间电镀一层 σ-（Re，W，Cr，Ni）作为扩散障。研究

结果表明：在 1150 ℃氧化 100 h 后，σ-（Re，W，Cr，Ni）
扩散障的结构和成分变化很小，能够保持稳定并可以

有效抑制涂层与基体间的元素互扩散。Sumoyama
等［27］在第四代镍基单晶高温合金 TMS-138 和 β-NiAl
涂层间制备了不同成分的 Re（W）-Cr-Ni扩散障，其中

Re（W）-high-Cr扩散障为 σ-（Re，Cr，W，Ni）相，Re（W）- 
low-Cr扩散障为 σ-（Re，Cr，W，Ni）和 δ-Re（Cr，W，Ni）
混合相。在 1150 ℃氧化 100 h 后，Re（W）-high-Cr 扩
散障样品的基体中析出了大量针状相，而 Re（W）- 
low-Cr 扩散障样品的基体为 γ′相，并且扩散障的成分

几乎没有变化，富集于 Re 元素下方的 W，Mo 等元素

表明 Re 元素抑制了基体元素向涂层中的扩散，同时渗

Al时由于相变析出的富 Cr 元素层降低了涂层中 Al元
素的扩散并提高了 Re 元素的溶解度，即 Re（W）-low-
Cr 扩散障能够有效抑制涂层与基体间元素互扩散

行为。

多种贵/难熔金属元素组合或合金化金属扩散障

的性能比单一金属扩散障有所提高，但是其在高温下

仍难以保持长期稳定性。同时，金属扩散障在服役期

间存在与涂层或基体发生化学反应的风险，若是在界

面处生成脆性相则会严重损害界面结合强度，进而降

低热障涂层体系服役寿命。此外，采用贵金属或难熔

金属制备扩散障的成本较高，这也是其没有得以广泛

应用的原因之一。

1. 2　陶瓷扩散障

相较于金属扩散障，陶瓷扩散障具有很强的结构

稳定性和较低的制备成本，能够有效阻止涂层与基体

间的元素互扩散。近几十年，国内外关于氮化物、氧

化 物 以 及 氮 氧 化 物 陶 瓷 扩 散 障 的 研 究 报 道 屡 见

不鲜［28-39］。

氮化物陶瓷扩散障具有明显的金属特性，一直是

扩散障领域的研究热点。早在 20 世纪 80~90 年代，

Coad 等［28］和 Lou 等［29］就对 TiN 扩散障进行了详细研

究，结果表明：相较于无扩散障涂层，TiN 扩散障能够

降低 FeCrAlY 涂层中 Al元素向基体的扩散量，具有一

定阻扩散作用，进而减小基体力学性能损伤。但其在

高温下极易分解或被氧化，并且 Ti元素的外扩散还会

在涂层表面形成 TiO2，降低涂层的抗氧化性能。Zhu
等［30］和 Ren 等［31］分别探究了含 AlN 扩散障的 Ni+
CrAlYSiHfN 和 Ni+CrAlYSiN 涂层与 K417 基体间的

互扩散问题。研究结果表明：两种涂层体系中的扩散

障均为 hcp-AlN，而 hcp-AlN 作为一种共价键半导体，

其点缺陷浓度比许多金属或离子晶体低几个数量级，

图 1　NiAl（a）和 NiAlHf/Ru（b）涂层在 1100 ℃氧化 100 h 后的截面形貌图［22］

Fig. 1　Cross-sectional morphologies of NiAl （a） and NiAlHf/Ru （b） coatings after oxidation at 1100 ℃ for 100 h［22］
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故而两种涂层体系中的 AlN 扩散障都能够有效抑制

涂层与基体间的元素互扩散。虽然氮化物扩散障具

有一定的阻扩散能力且界面结合强度良好，但其在高

温下易受氧化影响，发生化学反应损害涂层抗氧化性

能，故不是陶瓷扩散障的最佳选材，在单晶高温合金

体系中更是鲜有研究报道。

相较于氮化物，氧化物的高温稳定性较好，尤其

是具有密排六方晶格（hexagonal close-packed，HCP）
结构的 α-Al2O3，其晶格中原子排列密集，缺陷数量少

且在高温下不发生相变，是一种较为理想的扩散障材

料。化学气相沉积（chemical vapor deposition，CVD）

是一种成本较低的制备 α-Al2O3扩散障的方法，然而受

合金基体元素（Ni，Co）影响，使用该工艺制备 α-Al2O3

表面易出现晶须，从而降低扩散障的阻扩散性能。

Müller 等［32-34］报道了两种能够抑制单晶基体表面晶须

生长，从而制备出光滑 α-Al2O3膜的方法：一是利用化

学气相沉积技术在单晶高温合金 CMSX-4 和 NiCo‐
CrAlY 涂层间先沉积一层 TiN 层，抑制氧化铝晶须生

长，然后再沉积 α-Al2O3 层（图 2［32］）。研究结果表明：

1100 ℃退火 10 h 后，无扩散障的样品中检测出 Ti，Ta
等基体元素的外扩散，而沉积了 TiN+α-Al2O3扩散障

的样品在 1100 ℃退火 100 h 后也没有检测到基体元素

的外扩散，且在界面处与涂层中的 Y 元素发生反应，

生成有助于提高界面结合力的三元氧化物，说明

TiN+ α-Al2O3 扩散障能够有效抑制涂层与基体间的

元素互扩散。二是在较低温度下先预沉积 γ-Al2O3过

渡层，然后在 1323 K 的高温下热处理使其转变为

α-Al2O3，从而抑制晶须生长。图 3 为采用 CVD 法预沉

积制备，而后通过退火处理得到的 α-Al2O3扩散障形貌

图［32］。如图 3（a）所示，该方法制备的 α-Al2O3 扩散障

表面平整，未出现氧化铝晶须，且在 1373 K 退火 100 h
后扩散障结构完整，阻止了涂层中 Al，Cr，Co 等元素向

基体的扩散以及 Ta 元素向外扩散，进而阻止了由于元

素互扩散所导致的基体固溶相的破坏（图 3（b）基体中

灰色网络）。然而，尽管第二种方法制备的 α-Al2O3扩

散障的高温稳定性和阻扩散性良好，但是其在由 γ 相

向 α 相转变的过程中容易产生裂纹，并且扩散障与涂

层和基体的交互作用小，界面结合强度不理想。

图 2　CVD 法直接沉积 Al2O3扩散障（a）和先预沉积 TiN 再沉积 α-Al2O3扩散障（b）的表面形貌图［32］

Fig. 2　Surface morphologies of direct deposition of Al2O3 diffusion barrier by CVD method （a） and 
predeposition of TiN and then deposition of α-Al2O3 diffusion barrier （b）［32］

图 3　CVD 法预沉积 γ-Al2O3后相转变得到的 α-Al2O3扩散障的表面形貌图（a）及 MCrAlY+α-Al2O3涂层体系在

1373 K 退火 100 h 后的截面形貌图（b） ［32］

Fig. 3　Surface morphology of α-Al2O3 diffusion barrier obtained by phase transformation after CVD predeposition of γ-Al2O3 （a） and 
cross-sectional morphology of MCrAlY+α-Al2O3 coating system after annealing at 1373 K for 100 h（b）［32］
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氮氧化物作为扩散障可以结合氧化物与氮化物的

优点，如 Cr-O-N［35］，Al-O-N［36-37］，Cr-Al-O-N［38］等，是

扩散障领域研究比较活跃的课题。Knotek等［38］通过控

制氧气与氮气比例在镍基高温合金 SRR99 基体上制

备出 Cr-Al-O-N 扩散障。在 1100 ℃服役 100 h 后，Cr-
Al-O-N 扩散障体系可以与涂层和基体形成扩散键

合，并在界面处生成具有良好阻扩散性的 α-Al2O3。

在此基础上，Knotek首次提出了活性扩散障的概念。

1. 3　活性扩散障

众所周知，高温稳定性是衡量扩散障阻扩散性

能的重要指标。在高温下，很多扩散障会发生结构

转变，如相转变、晶粒长大、界面反应以及扩散障

分解等。通常情况下，扩散障的结构转变是不利

的，但是若某种扩散障能够在短时间内完成转变，

形成结构更稳定的阻扩散结构，则不会损害涂层体

系寿命，该类扩散障即为活性扩散障。活性扩散障

技术为扩散障阻扩散和结合强度二者不可兼得的

问题提供了新的解决思路，近年来对活性扩散障的

研究主要有 Cr2O3
［39］、NiCrO［40］、氧化钇稳定的氧化

锆（yttria stabilized zirconia，YSZ）以及 ZrO2
［41-42］等。

Cheng 等［39］利用多弧离子镀在 NiCrAlY 涂层和

TiAl 合金基体间制备了一层 Cr2O3活性扩散障。如图

4（a）所示，在 1000 ℃退火 100 h 后，Cr2O3 前驱层会与

涂层和基体中的 Al 元素分别在涂层/Cr2O3 界面 和

Cr2O3/基体界面发生置换反应生成两层致密连续的

α-Al2O3 薄层，从而转变为 α-Al2O3/Cr/α-Al2O3 的三明

治结构，仅在三明治结构下方形成约 4 μm 的贫铝区。

而在没有添加扩散障的 NiCrAlY 涂层样品中，Ti，Al
元素含量均沿垂直方向呈梯度下降，涂层中 Ni元素向

基体扩散并形成约 60 μm 的互扩散区。该三明治结构

扩散障不仅能够有效抑制 NiCrAlY 涂层与 TiAl 基体

间的元素互扩散，而且还可以与涂层和基体保持良好

的界面结合。然而，由于金属铬层较脆，三明治中间

层存在明显裂纹。在此基础上，Yao 等［40］设计制备了

NiCrO 活性扩散障，并将其加入 β-NiAl 涂层和 René 
N5 基体间。研究结果表明：NiCrO 前驱层在短时间

高温热处理后即 可 与 涂 层 和 基 体 中 的 Al 在 界 面

处 发 生 置 换 反 应 生 成 α-Al2O3/NiCr/α-Al2O3的三明

治 结 构 ，如 图 4（b）所 示 ，该 三 明 治 结 构 扩 散 障 在

1100 ℃氧化 200 h 后，仍能够有效抑制涂层与基体间

的元素互扩散，且由于三明治结构中间层为 NiCr 合
金，具有良好的高温力学性能。Guo 等［41］和 Liu 等［42］

利用电子束物理气相沉积（electron beam physical va‐
por deposition，EB-PVD）在 NiCrAlY 涂层和 René N5
基体间分别沉积了 YSZ 和 ZrO2活性扩散障。研究结

果 表 明 ：YSZ 和 ZrO2 前驱层在高温下均会演变为

α-Al2O3/Zr/α-Al2O3的三明治结构，具有优异的阻扩散

性和热稳定性。1100 ℃恒温氧化 200 h 后，在具有由

YSZ 形成的三明治结构扩散障的 NiCrAlY 涂层中，

Co 含量仅为 1. 0%（质量分数，下同），并且几乎没有

难熔元素被发现，抑制了合金元素的互扩散。同时

Cr 元素的扩散被限制，第三元素效应有利于氧化铝

膜的形成。Liu 等在 ZrO2 前驱层中添加 10% ZrB2，欲

通过二次相强化机理实现对活性扩散障性能的改善，

在经过 1000 ℃，250/300/350 h 循环氧化测试后，结果

表明：ZrB2 的引入减缓了扩散障结构的界面反应，但

不影响具有阻扩散特性的氧化铝扩散障层的最终形

成。此外，ZrB2 的引入提高了活性扩散障的韧性，提

高了涂层体系在高温下的抗氧化性能，延长了涂层结

构的高温使用寿命。

上述活性扩散障能够在热障涂层体系中通过置

换反应与黏结层和合金基体中的 Al元素反应，快速形

成兼具优异阻扩散作用和良好界面结合强度的“陶

瓷/金属/陶瓷”三明治结构，该结构在高温服役过程

中能够保持长期稳定。尽管如此，异质界面数量的增

加以及陶瓷本征脆性可能引发的热障涂层系统失效

图 4　Cr2O3（a）［39］和 NiCrO（b）［40］活性扩散障在高温服役后的截面形貌图

Fig. 4　Cross-sectional morphologies of Cr2O3（a）［39］ and NiCrO（b）［40］ active diffusion barriers after service at high temperature
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问题依旧令人担心。

2　低互扩散性涂层的发展

扩散障的添加能够有效抑制涂层与基体间的元

素互扩散行为，然而不论是金属扩散障还是陶瓷扩散

障抑或是活性扩散障的加入都会导致热障涂层体系

界面数量的增加，由于热障涂层/扩散障/单晶基体间

的热膨胀系数差别大，界面处往往存在内应力大、力

学性能差等问题。此外，扩散障的使用大大增加了涂

层体系的制备成本，这些因素都直接限制了扩散障涂

层的实际应用。鉴于此，科研工作者也一直在探索其

他能够控制涂层与基体间元素互扩散的方法，典型的

研 究 代 表 有 纳 米 晶 涂 层［43-53］、相 平 衡 涂 层（EQ 涂

层）［54-58］以及 γ′基涂层［59-61］等低互扩散性涂层。

2. 1　纳米晶涂层

根据瓦格纳理论［43-45］，形成外氧化铝膜的临界铝

浓度表示为式（2）：

N ( 0 )
Al > é

ë
ê
êê
ê πg *

3 N ( )s
O

DOV m

DAlV Ox

ù

û
úúúú

1 2

（2）

式中：N ( 0 )
Al 表示形成外氧化铝膜的临界 Al 含量，g * 为

氧化铝发生内氧化向外氧化转变时氧化铝的体积分

数；N ( s )
O DO 是氧的渗透性；DAl 代表 Al 的扩散系数；V m

和 V Ox
分别代表涂层和氧化铝的摩尔体积。因此，式

（2）可以简化为式（3）：

N ( 0 )
Al ∝ D-1 2

Al （3）
由式（3）可知，形成外氧化铝膜的临界铝含量随

涂层中 Al 的扩散系数的增大而减小。考虑到涂层中

Al的扩散系数和晶界数量成正比，故既可以通过提高

涂层中 Al 含量也可以采取细化涂层晶粒尺寸来促进

外氧化铝膜的形成。 Lou 等［46］在 1992 年使用磁控

溅射技术在 K38 基体上制备出平均晶粒尺寸小于

0. 1 mm 且化学成分与合金基体相同的 K38 微晶涂层。

研究结果表明：在 800~1000 ℃氧化时，K38 微晶涂层

的动力学质量增长速率远低于包埋渗铝涂层，并且其

表面生成了完整致密的氧化铝薄层，显著改善了 Al元
素的选择性氧化。1999 年，Lou 等［47］在对 Ni3Cr20Al
合金的高温氧化行为进行深入研究时，首次将此类涂

层定义为纳米晶涂层。

近几年，科研人员已成功将纳米晶涂层的设计思

想应用于单晶高温合金  ［48-55］。Shi 等［48］在二代无铼镍

基单晶高温合金 DD98M 上制备出 DD98M 纳米晶涂

层。900~1000 ℃高温氧化实验表明：DD98M 纳米晶

涂层表面能够形成结合力良好的以 α-Al2O3为主的氧

化膜，抗氧化性能良好，并且涂层与基体间无明显元

素互扩散行为。Wang 团队［49-52］采用磁控溅射在二代

含铼镍基单晶高温合金 René N5 上制备 René N5 纳米

晶涂层。研究结果表明：在 900 ℃和 1000 ℃氧化后，

René N5 纳米晶涂层显著提高了基体的抗高温氧化性

能，并且涂层与基体间无明显互扩散；同时，如图 5 所

示［51］，René N5 纳米晶涂层在 1000 ℃和 1100 ℃长期氧

化实验中表面氧化膜的抗剥落性能较好，可经受长达

1000 h 的氧化。此外，有研究者认为 René N5 纳米晶

涂层中的 Al含量较低并且含有大量难熔元素，涂层抗

长期氧化性能和抗热腐蚀性能不如传统的 β-NiPtAl
涂层或 MCrAlY 涂层。因此，Wang 团队［53］采用多弧

离子镀在 René N5 纳米晶涂层上制备 NiCrAlY 外层，

获得双层涂层。研究结果表明：双层涂层兼具传统

MCrAlY 涂层和纳米晶涂层的优点，既可以抑制涂层

与基体间的元素互扩散，又能够提高单一纳米晶涂层

的抗热腐蚀性能，具有较好的应用前景。

经过近三十年发展，纳米晶涂层的制备工艺已较

为成熟，抗氧化机理也在不断完善，大量研究结果证

明溅射纳米晶涂层主要具有三大特性：一是表面存在

大量晶界，能够降低形成保护性氧化膜所需的抗氧化

图 5　1000 ℃ （a）和  1100 ℃ （b）氧化 1000 h 后 René N5 纳米晶涂层截面形貌图［51］

Fig. 5　Cross-sectional morphologies of René N5 nanocrystalline coatings after 1000 h oxidation at 1000 ℃ （a） and 1100 ℃ （b）［51］
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组元含量，促进选择性氧化；二是抑制 S 效应和提高氧

化膜及涂层高温蠕变速率，进而提高氧化膜黏附性；

三是化学成分与对应的高温合金基体成分基本一致，

故涂层与基体间的化学相容性较好，并且在高温服役

期间几乎不会发生元素互扩散。

2. 2　EQ涂层

从式（1）菲克定律可知，控制元素化学势梯度是

防止涂层与基体间元素互扩散的有效方法。同时，镍

基单晶高温合金具有处于热力学平衡状态的 γ/γ′相，

所以两相中同种合金元素的化学势相等。设想若设

计出某种涂层，使涂层中元素化学势与基体中相同元

素化学势相等，即满足式（4），则涂层与基体间不会发

生元素互扩散行为。

μγ：substrate
i = μγ′：substrate

i = μZ：coating
i （4）

式中：μγ：substrate
i 和 μγ′：substrate

i 是元素 i 在镍基高温合金 γ 和

γ′相中的化学势；μZ：coating
i 是元素 i 在涂层 Z 相中的化学

势。式（4）代表整个涂层系统处于热力学平衡状态，

故日本学者将其命名为相平衡涂层（EQ 涂层）［54-58］。

Sato 等［55］在二代镍基单晶高温合金 TMS-82+上

分别制备了 γ 相和 γ′相 EQ 涂层以及 AMDRY-962
（NiCrAlY，BC1）对比涂层。在 1100 ℃高温氧化 300 h
后，传统 NiCrAlY 涂层体系中形成了厚为 150 μm 的

IDZ 和 85 μm 的 SRZ，而 γ 相和 γ′相 EQ 涂层体系中没

有形成 SRZ，仅分别存在厚约 5 μm 和 20 μm 的互扩散

区。Kawagishi 等［54，56］则在第四代和第五代单晶高温

合金 TMS-138，TMS-138A 以及 TMS-196 上分别制

备了 EQ 涂层（成分设计依据二代镍基高温合金）和传

统 NiCoCrAlY 涂层。研究结果表明：1100 ℃氧化 300 
h 后，EQ 涂层体系中没有形成 SRZ，仅存在厚度小于

50 μm 的 IDZ，而传统 NiCoCrAlY 涂层体系中不仅生

成厚度超过 90 μm 的 IDZ，而且出现了厚为 140 μm 的

SRZ。 除 此 之 外 ，蠕 变 实 验 显 示 涂 覆 传 统 NiCo‐
CrAlY 涂层的四代单晶高温合金在氧化后蠕变强度

明显降低，而涂覆 EQ 涂层的四代单晶基体在氧化后

蠕变强度和没有涂覆涂层的合金基体的蠕变强度几

乎相同。

虽然 γ 相和/或 γ′相 EQ 涂层的制备工艺较为成

熟，并且能够有效抑制涂层与单晶基体间元素互扩

散。但是，相较于传统热障涂层黏结层——MCrAlY
或 β-（Ni，Pt）Al，其 Al元素储备不足，长期服役寿命不

理想。因此，研究人员又继续研制了带有 β 相的 EQ 涂

层，旨在提高 EQ 涂层的抗高温氧化性能［57-58］。然而，

本文作者认为含 β 相的涂层，其处于热力学不稳定状

态，已不属于 EQ 涂层领域。

2. 3　γ′基涂层

含 β 相高温防护涂层与 γ/γ′相镍基单晶高温合金

基体间互扩散导致合金表面形成 SRZ 的主要原因是

基体中的 Al 含量增加和 Ni 含量降低，使基体由 γ/γ′

两相区先向 γ/γ′/TCP 三相区移动，再向 γ′/TCP 两

相区移动。在相区移动过程中，γ 相逐渐转变为 γ′/
TCP，TCP 相呈针状分布于基体中。γ′-Ni3Al 具有优

异的高温力学性能，且采用 γ′-Ni3Al 作为涂层可以有

效降低涂层与基体间的化学成分差异，从而降低涂层

与基体间的互扩散驱动力。然而，纯 γ′-Ni3Al 在高温

下可能不足以形成单一的氧化铝保护膜，抗氧化性能

不如 MCrAlY，β-（Ni，Pt）Al等能够形成单一氧化铝保

护膜的传统黏结层材料。

Yao 等［59-60］通过成分优化，采用多靶磁控溅射技

术在 γ′-Ni3Al 中设计加入 Co、Cr、难熔元素和活性组

元，在 René N5 单晶基体上制备出三种不同 Al 含量的

γ′基涂层（NiCoCrAlTaReHfY），并根据涂层中 Al 元
素含量将三种涂层分别命名为 Al-25，Al-20 和 Al-19。
如图 6 所示［59］，在 1100 ℃高温氧化下，三种涂层表面

都能够形成单一的 α-Al2O3 膜，氧化速率与 β-NiPtAl
涂层相比约高 60%，但低于 Guo 等文献中的 NiCrAlY
涂层［41］，即表现出优异的抗高温氧化性能。同时，除

Al-25 涂层体系中形成二次扩散区（secondary diffu‐
sion zone，SDZ）外，其他两种涂层体系中无明显互扩

散，也没有 TCP 相生成。此外，对三种 γ′基涂层进行

1100 ℃循环氧化测试，结果表明：与传统 β-（Ni，Pt）
Al 涂层相比，γ′基涂层具有较好的抵抗表面起伏能

力。Yang 等［61］则在 René N5 单晶基体上设计开发出

Pt 改性的单相 γ′基涂层。1100 ℃和 1150 ℃循环氧化

结果表明：含 Pt 和无 Pt 的 γ′基纳米晶涂层在抑制元

素相互扩散和抗皱性能方面均优于传统 β-（Ni，Pt）
Al 涂层。相比于无 Pt 涂层，Pt 改性涂层具有更低的

热膨胀系数，同时具有更高的杨氏模量以及硬度。此

外，在无 Pt 涂层氧化膜处发生开裂现象，并发现了

Y4Al2O9 的存在。而 Pt 元素改性涂层具有纯净的氧

化膜，没有发生氧化膜的开裂。

相较于 EQ 涂层，γ′基涂层的成分和结构可设计

性更强，既可以通过在 γ′-Ni3Al 中加入 Co，Cr 和活性

组元，实现生成单一氧化铝保护膜的目标，也可以在

γ′-Ni3Al 中加入 Re，W，Mo，Ta 等难熔金属元素，调

节 Al 和 Ni 的活度及扩散速率，实现避免形成 SRZ 的

目标。因此，γ′基涂层可能是一种更有前途的多用途

解决热障涂层与单晶高温合金元素互扩散问题的

方案。
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3　结束语

近几十年，科研工作者从在热障涂层体系中加入

扩散障或采用低互扩散性黏结层两个角度出发，对热

障涂层与单晶高温合金间的元素互扩散控制方法进行

了大量研究。众多研究表明，扩散障或低互扩散性黏

结层的使用可以有效控制涂层与基体间的元素互扩散

行为，但是这两种控制方法也都有各自的局限性，具体

表现在：（1）理想中的扩散障既要具有优异的阻扩散

性，也要拥有良好的界面结合力，然而这两种特性往往

不可兼得；同时，添加扩散障往往伴随着工艺的复杂

化，进而增加涂层体系的制备成本；即使是活性扩散

障，其界面数量的增加仍旧令工程师们担忧。因此，未

来对扩散障的研究应着重考虑以下顺序：界面结合强

度>结构稳定性>阻扩散性>经济性。（2）低互扩散性

黏结层能够在一定程度上改善热障涂层与单晶基体间

的元素互扩散行为，但是较低的 Al元素储备限制了其

工程化应用；同时，随着单晶高温合金迭代更新，基体

中 Al 含量的进一步降低以及难熔元素的增加无疑加

大了低互扩散性涂层对元素互扩散的控制难度；此外，

现阶段对低互扩散性涂层的研究主要集中在抗高温氧

化性能和阻扩散性能，有关其抗热腐蚀性能的研究较

少。因此，未来对低互扩散性涂层的研究应重点测试

其长期抗高温氧化性能和在复杂环境中的服役状况。
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摘要：微纳结构类石墨氮化碳（g-C3N4）被广泛应用于光解水制氢/氧、光催化降解有机污染物、光催化有机合成、传感器

和生物医学等领域，已成为非金属聚合物半导体光催化剂的研究热点之一。本文围绕微波法、熔盐法、模板法、剥离法和

超分子自组装法在微纳结构 g-C3N4合成中的研究进展，重点综述了超分子自组装技术在微纳结构 g-C3N4的调控和制备

效率上的优势；阐述了超分子自组装中原料体系、工艺过程等对 g-C3N4形貌和结构的影响。最后，总结超分子自组装技

术难以精细调控和定向设计 g-C3N4微纳结构的问题，并展望了该技术未来的发展方向，比如不同方法之间的交叉研究、

结合分子动力学模拟、丰富原料体系和建立工艺参数数据库。
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Abstract：The micro/nano-structured graphitic carbon nitride has been widely used in photocatalytic 
splitting water to hydrogen/oxygen， photocatalytic degradation of organic pollutants， photocatalytic 
organic synthesis， sensors and biomedicine， and has become one of the non-metallic polymer 
semiconductor photocatalysts hot issues.  The latest progress in the synthesis of micro/nano-structured g-
C3N4， including microwave heating， molten salt， template， exfoliation and supramolecular self-assembly 
method， was summarized.  In particular， the advantages of supramolecular self-assembly technology in the 
regulation and preparation efficiency of micro/nano-structured g-C3N4 was reviewed.  Furthermore， the 
effect of raw material system and technological process on the morphology and structure of g-C3N4 by 
supramolecular self-assembly technology was discussed.  Finally， the practical challenges relevant to fine 
control and directional design of g-C3N4 micro/nano-structure by supramolecular self-assembly technology 
were summarized.  The future directions of the technique， such as the interdisciplinary research among 
different synthesis methods， the combination with molecular dynamics simulations， and the establishment 
of abundant raw material system and process parameter database，are prospected.
Key words：micro/nano-structure；graphitic carbon nitride；synthesis method；research progress；self-
assembly technology
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材料的性能与其结构密切相关，特别是结构的微

纳米化，往往展示出比体相材料更优异的性能以及独

特的功能特性［1-2］。这种紧密的关系，在层状结构的材

料领域表现得尤为明显，最典型的例子就是石墨到石

墨烯的转变。相比于石墨，二维结构的石墨烯不仅具

有更大的比表面积，更优的导电率和导热性，而且具

有独特的量子霍尔效应和量子隧道效应［3］，以及在魔

角双分子层石墨烯（也称魔角石墨烯）中发现的超导

现象［4］，都证实了材料结构对其性能具有重要影响。

另一种重要的层状结构材料，聚合物半导体类石墨氮

化碳（g-C3N4）因其带隙适中、热稳定性高、酸性和碱性

条件下的物理和化学惰性以及化学组成、晶体结构、

电子结构和能带结构易于调控，而且原料来源广泛、

廉价易得、制备工艺简单等诸多优势，在光催化分解

水制氢和降解有机污染物等领域表现出巨大的应用

价值［5-10］。g-C3N4常用的合成方法和应用如图 1 所示。

在光催化过程中，物质的吸附和反应都是发生在催化

剂表面，因此，高活性表面及高比表面积的催化剂往

往具有更好的性能。与体相材料相比，微纳结构的材

料具有高比表面积，不仅能够促进光催化剂与目标物

进行更多的接触和提供更丰富的催化活性位点，而且

光生电子或空穴从颗粒内部转移到催化剂表面的路

径更短，提高了电子-空穴的分离效率，优化了催化活

性。因此，人们围绕微纳结构 g-C3N4的合成展开了大

量的研究工作，取得了一系列的成果。本综述主要总

结了微波法、熔盐法、模板法、剥离法和超分子自组装

法在微纳结构 g-C3N4合成中的研究进展，并重点阐述

了超分子自组装法在构建微纳结构 g-C3N4中的特点、

优势以及挑战。

1　类石墨氮化碳的结构

g-C3N4是一种典型的非金属聚合物半导体，类似

于石墨晶体的层状结构，其名称也由此而来，目前的

研究表明其结构单元主要为三嗪环（C3N3）（图 2（a））
和七嗪环（C6N7）（图 2（b））［11］。无论哪一种单元组成

的 g-C3N4，都具有一致的晶体结构，即每一片层由碳

原子和氮原子交替排列形成结构单元，再通过氮原子

互相连接，在二维尺度伸展成 π 共轭平面结构，层与层

之间通过范德瓦尔斯力相互叠加在一起［10］。然而，

C3N3和 C6N7中氮原子的位点和含量不同，导致 g-C3N4

电子结构差异较大，且热稳定性也有所不同。Kroke
等［12］通过计算发现相比于以 C3N3为结构的 g-C3N4，由

C6N7为结构单元连接而成的 g-C3N4热力学能量更低，

理论上结构更为稳定。Zhang 课题组［13］将热处理三聚

氰胺合成的 g-C3N4 溶解在浓硫酸中并成功获得了其

液体核磁图谱，发现 g-C3N4是由完全聚合或部分聚合

的 C6N7结构单元共同构成。Wang 课题组［14］以三聚氰

胺为原料，通过熔盐法获得了高结晶性的 g-C3N4，其

结构组成单元也为 C6N7。然而，Miller 等［15］以双氰胺

为原料，通过熔盐法合成得到以 C3N3为结构单元的单

晶 g-C3N4。Lin 等［16］也利用熔盐辅助技术合成了以

C3N3 为结构单元的高结晶性 g-C3N4（PTI/Li+Cl−）光

催化剂，并以此为模型，从分子尺度上研究了其在光

催化全解水中不同反应面的活性。以上结果说明，

g-C3N4的组成结构单元的种类与原料、合成过程等密

切相关。

2　微纳结构氮化碳材料的制备

利用富含碳氮元素的小分子，如三聚氰胺、硫脲、

尿素、单氰胺、双氰胺等作为原料，通过简单的加热即

可实现 g-C3N4的合成，该方法成本低，易操作［16-20］。以

单氰胺作为合成 g-C3N4的原料为例［19］，当温度升高到

150 ℃时，单氰胺转化成双氰胺，紧接着在 240 ℃转化

为三聚氰胺，继续升高温度到 390 ℃，初步形成 C6N7组

成单元，最终在 520 ℃左右，C6N7之间通过进一步的脱

氨-缩聚反应形成 g-C3N4。然而，常规热缩聚法得到的

g-C3N4 往往比表面积小，光催化性能较差，被称为体

相或块状 g-C3N4。高性能的光催化剂一般为小颗粒

尺寸、大比表面积或一些特殊形貌的微纳结构，因为

小尺寸催化剂往往具有大的比表面积，具有更多暴露

的催化活性位点，也能缩短电子从内转移到外表面的

时间，抑制电子-空穴的聚合；特殊形貌如空心结构能

够提高光的吸收效率，金字塔结构具有尖端放电效
图 1　g-C3N4的合成方法及应用

Fig. 1　Synthesis method and application of g-C3N4
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应，促进电子-空穴的分离，二维结构不仅具有大表面

积，而且具有独特性能，如量子限域效应。因此，围绕

微纳结构 g-C3N4的合成，研究人员探索出了一些新的

方法，包括微波法、熔盐法、模板法、剥离法和超分子

自组装法。

2. 1　微波法

与热辐射或热传导的传统加热方式不同，微波加

热通过物体内部极性分子随着电磁场不断的变化频

繁振荡，引起相邻分子之间相互摩擦损耗，微波能转

换为热能，使物体的温度升高。这种加热方式是物体

中所有极性分子共同作用的结果，所以其内外几乎没

有温差，也不需要额外的热传导过程，可以有效提高

反应速度、选择性，且节能环保，被认为是实现绿色工

艺的手段之一而受到广泛的重视［21-24］。在 g-C3N4合成

中，由于一些常用富氮有机小分子原料本身几乎不吸

收微波，无法将微波能转化为热能完成热缩聚过程。

因此，外加微波吸收剂作为热源是必不可少的。Yuan
等［25］以三聚氰胺为前驱体，氧化铜粉体作为吸收微波

的热源，通过微波辐照得到高结晶性 g-C3N4；并且，将

原料更换为双氰胺、硫脲等，采用同样过程也能够合

成 g-C3N4。对于微波加热技术，其效率与微波功率以

及微波吸收剂的种类有密切的关系。Wang 课题组［17］

利用石墨粉体为微波吸收剂，三聚氰胺为原料，混合

均匀后在微波功率 4 kW、高真空度条件下合成了高结

晶性和大比表面积（最大为 142 m2/g）的 g-C3N4，并发

现提高功率有利于得到 g-C3N4 纳米片。且提出了不

同于传统合成 g-C3N4 的热缩聚过程，如图 3（a）所示：

首先，在高微波功率辐照下，高真空中的石墨粉体与

微波发生强烈的相互作用并急速升温；同时，由于剧

烈的等离子打火，高活性和非稳态的碳原子或碳原子

簇从石墨粉体中产生，促进三聚氰胺的分解、组合，从

而实现 g-C3N4的快速合成。

基于以上逻辑，该课题组使用对微波具有更强响

应的碳纤维作为微波吸收剂，进一步提高能量交换效

率，探索合成二维结构的少层或单层 g-C3N4
［26］。研究

发现，以三聚氰胺为前驱体，碳纤维为微波吸收剂，在

5 kW、高真空度条件下得到比表面积为 239 m2/g，厚
度约为 1. 6 nm 的二维 g-C3N4 纳米片（图 3（b）），并发

现通过简单地增加反应时间能够得到金字塔形貌的

g-C3N4（图 3（c））［27］。而且，通过添加铁粉作为第二微

波吸收剂和掺杂元素，在微波条件下合成得到了多孔

核-壳结构的铁掺杂 g-C3N4（图 3（d））［28］。尽管通过改

变微波吸收剂和制备环境高效率地合成不同微纳结

构的 g-C3N4，但微波反应过程非常剧烈、快速，导致难

以对 g-C3N4 的微纳结构进行精细调控。为了对微波

过程进行更好的控制，微波辅助水热技术被开发应用

于微纳结构 g-C3N4 的制备。Guo 课题组［29］利用微波

辅助水热法成功得到海草形貌的 g-C3N4，然而其比表

面积较小（44. 99 m2/g），且制备过程相对繁琐。

2. 2　熔盐法

高温条件下，由于盐溶体的形成，使反应成分在

液相中流动性增强，扩散速率会显著提高，同时熔盐

本身的晶体结构，可以作为合成模板。一般热缩聚合

成的 g-C3N4 材料比表面积小、颗粒粗大和结晶性差，

这主要是固相热聚合过程中反应物的迁移问题导致

中间体的不完全缩合，通过在原料中添加熔盐，作为

反应过程中的液态介质，溶解中间体，为中间体的充

分 聚 合 提 供 了 有 利 环 境 ，从 而 得 到 高 结 晶 度 g-
C3N4

［30-32］。 Miller 等［15］利 用 溴 化 锂/溴 化 钾（LiBr/
KBr）低共熔混合物与双氰胺混合煅烧得到单晶 g-
C3N4。Ou 等［14］将氯化锂/氯化钾（LiCl/KCl）复合熔盐

和三聚氰胺混合煅烧得到七嗪环为结构单元的高结

晶性 g-C3N4。在利用熔盐法制备 g-C3N4的过程中，除

了熔盐和原料，也可以额外添加其他单体促进或调整

g-C3N4 的结构和性能。Zhang 等［33］通过将氯化钠/氯
化钾（NaCl/KCl）和核酸碱基分别与富氮有机物（双氰

胺、尿素和三聚氰胺）在 550 ℃煅烧获得具有内部异质

结构的 g-C3N4。为了研究不同熔盐对 g-C3N4 的结构

图 2　g-C3N4的结构单元［11］ （a）三嗪环；（b）七嗪环

Fig.  2　Structural units of g-C3N4
［11］ （a）s-triazine；（b）tri-s-triazine units
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和性能的影响，Liu 等［34］分别以 LiCl/KCl，LiCl/NaCl
和 NaCl/KCl 作为低熔点盐，结果发现，在以 LiCl/
NaCl 为熔盐合成的 g-C3N4 具有最少的缺陷且拓展的

π 共轭。另外，熔盐除了在高温下提供一种流动的介

质环境，根据熔盐本身的晶体结构，在热缩聚的过程

中作为模板，可以直接合成二维 g-C3N4 纳米片。Guo
等［35］利用单一的 NaCl 作为熔盐合成平面内高度有序

的 g-C3N4 纳米片，如图 4 所示。在合成过程中（图 4
（a）），NaCl 扮演了三个重要的角色：首先，NaCl 高的

表面能有利于三聚氰胺在其晶面的吸附和活化；再

者，NaCl作为 g-C3N4纳米片二维自组装的模板；最后，

Na 离子能够作为掺杂元素进入 g-C3N4纳米片结构中

作为碱性位点。Wang 等［36］利用三元熔盐（LiCl/KCl/
NaCl）合成了六方纳米片状 PTI/Li+Cl-。除了盐作为

低熔点的介质，硫也被作为加热过程中的反应溶剂制

备高活性的 g-C3N4 薄膜［37］。然而，熔盐过程中，可能

会引入一些金属离子到样品中，且掺杂量无法可控。

另外，熔盐的用量往往是原料的 10 倍左右，其大量的

使用提高了成本，且去除过程增加了制备工艺的复

杂性。

2. 3　模板法

为了得到尺寸可控、无团聚的微/纳米粉体，利用

模板法的空间限域作用可以实现对微/纳米材料的大

小、形貌、结构等可控合成［38-40］。根据模板的形态，可

以分为硬模板法和软模板法［41］。硬模板法由于模板

剂的尺寸、形貌等可调，从而实现对 g-C3N4的大小、形

貌、结构和比表面等调控。Sun 等［18］利用 SiO2 纳米球

作为模板，与单氰胺混合均匀后煅烧，然后利用一定

浓度的氟化氢铵（NH4HF2）刻蚀 SiO2，得到空心结构

g-C3N4，其制备过程如图 5（a）所示。在此基础上，

Zheng 等［42］通过进一步的热处理 g-C3N4 表面进行重

构，优化其晶体结构和化学结构而不破坏空心球结构

（图 5（b））。除了 SiO2纳米颗粒，其他常用的硬模板剂

还 有 介 孔 SiO2（SBA-15［43］，SBA-16［44］，KCC-1［45］，

KIT-6［46］）和阳极氧化铝（AAO）［47］等。然而，消除模

板的过程往往涉及一些对环境和人类有害的强酸或

强碱，且处理时间较长。软模板法合成 g-C3N4则通常

利用两性表面活性剂分子（如 BmimDCN，BmimPF6和

图 3　g-C3N4的合成过程及扫描电镜图

（a）微波加热合成过程示意图［17］；（b）纳米片 g-C3N4
［26］；（c）金字塔状 g-C3N4

［27］；（d）多孔核-壳结构铁掺杂 g-4C3N4
［28］

Fig. 3　Synthesis process of g-C3N4 and SEM images
（a）illustration for the microwave heating synthesis process［17］；（b）g-C3N4 nanosheets［26］；（c）pyramid-like g-C3N4

［27］；

（d）porous yolk-shell Fe-doped g-C3N4
［28］
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BmimCl）［48］和 一 些 嵌 段 共 聚 物（Triton X-100［48］和

P123［49］）作为模板，通过非共价键在软模板表面进行

组装，然后热处理去除软模板得到所需的纳米结构材

料，但在 g-C3N4中往往含有残留的碳，导致物相不纯。

2. 4　剥离法

由于 g-C3N4与石墨具有类似的层状结构，层与层

之间通过弱的范德瓦尔斯力堆积，故制备二维石墨烯

的物理或化学方法，特别是剥离石墨制备石墨烯的

图 5　g-C3N4空心纳米球

（a）制备过程示意图［18］；（b）不同热处理温度下的透射图片［42］

Fig. 5　Hollow g-C3N4 nanospheres
（a）illustration of syntheses［18］；（b）TEM images with thermal treatment at different temperatures［42］

图 4　g-C3N4纳米片［35］ （a）合成过程示意图；（b）形貌表征

Fig. 4　g-C3N4 nanosheets［35］ （a）illustration for synthesis process；（b）morphological characterizations
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“自上而下”方法被广泛应用到合成二维 g-C3N4 纳米

片［50-51］。然而，采用经典的 Hummers法，却无法得到 g-
C3N4纳米片，只能获得尺寸较大的颗粒状 g-C3N4，且强

氧化的插层过程破坏了 g-C3N4的化学结构［52］。大量的

研究表明，不完全的热缩聚过程导致 g-C3N4中含有少

量的 NH，NH2等，这些官能团能够形成氢键，与层内的

C—N共价键和层间的范德华力并存。这与石墨中只存

在 C—C 共价键和范德瓦尔斯力有着显著的差异。基

于这个特点，一些针对 g-C3N4纳米片合成的技术被不

断地报道出来。剥离技术一般是首先合成体相 g-C3N4，

然后通过超声辅助液相剥离、热刻蚀剥离等方法克服层

与层之间的范德华力，得到二维结构的 g-C3N4纳米片。

Yang 等［53］通过对比体相 g-C3N4 在不同溶剂（异

丙醇、N-甲基吡咯烷酮、水、乙醇和丙酮）中超声剥离

效 果 发 现 ，以 合 适 表 面 能（40 mJ/m2）和 低 沸 点

（82. 5 ℃）的异丙醇为溶剂时效果最佳，超声 10 h 后可

获得高比表面积（384 m2/g）和超薄 g-C3N4 纳米片（≈
2 nm）。随后，该课题组首先通过熔盐法合成了高结

晶度 g-C3N4并以此为前驱体，利用超声辅助液相剥离

技术得到比表面积为 203 m2/g、厚度 3. 6 nm 左右的高

结晶度 g-C3N4纳米片，其具有优异的光催化分解水制

氢性能［14］。为了避免有机溶剂可能对生态环境带来

的危害，Zhang 等［54］以水为溶剂，通过超声剥离得到直

径大约为 100 nm，厚度为 2. 5 nm 的超薄 g-C3N4 纳米

片。超声剥离体相 g-C3N4 制备 g-C3N4 纳米片原理如

图 6（a）所示，当将体相 g-C3N4 分散在水中，在超声作

用下，水分子会进入其层间或吸附在表面，层间距被

撑大，同时水分子吸收超声波能量以及“空化”作用克

服层间范德瓦尔斯力，得到少层或单层的 g-C3N4纳米

片。鉴于超声波剥离技术的长周期特性，Niu 等［52］在

空气气氛下对体相 g-C3N4进行氧化刻蚀，随着时间的

推移，多层的块体被逐渐地剥离为少层或单层纳米片

结构，热刻蚀原理如图 6（b）所示。在 500 ℃刻蚀剥离

2 h 后，获得了超薄二维 g-C3N4（≈2 nm），其在可见光

条件下的产氢效率是未刻蚀 g-C3N4的 3 倍。Han 等［55］

结合冷冻干燥和溶剂热剥离技术得到多孔 g-C3N4纳

米片，在剥离时间达到 24 h 后，其厚度为 0. 5 nm，孔径

小于 20 nm。这种独特的孔洞结构不仅提高了其比表

面积（331 m2/g）和扩大了物质的扩散通道，而且有利于

光生电子-空穴对的分离。无论是刻蚀剥离法还是超声

波剥离法，其产率都比较低，其得到的产物形貌也比较

单一，只适用于二维 g-C3N4纳米片的制备。

2. 5　超分子自组装法

超分子化学从最早的主客体化学范畴，在与生

物、物理、材料科学等不同学科相互交叉融合的过程

中，逐渐发展成为一门单独的学科——超分子科学。

图 6　合成 g-C3N4纳米片的示意图

（a）超声波辅助液相剥离法［54］；（b）热刻蚀法［52］

Fig. 6　Illustration for synthesis process of g-C3N4 nanosheets
（a）ultrasonic-assisted liquid phase exfoliation［54］；（b）thermal oxidation etching［52］
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超分子化学超越了不同化学学科之间的界限，作为一

个熔炉，将以前泾渭分明的学科（如有机化学、无机化

学等）有机融合在一起，开拓了信息科学、材料科学、

生命科学等领域。超分子自组装是超分子化学发展

的主要方向之一，已成为构筑新材料的热点技术。超

分子自组装突破了传统的基于共价键作用的分子化

学，分子与分子之间自发地通过非共价键（如静电吸

引、氢键、疏水作用力、金属配位、π-π 堆积以及氢与卤

素的相互作用）而形成的稳定且具有特定形貌的聚集

体，是一种自模板法。因此，不需要额外引入模板剂

或表面活性剂以及后续对环境和身体有害的去模板

过程。一些含碳氮的有机物，如三聚氰胺、双氰胺、尿

素，是合成 g-C3N4 最常见的原料，这些小分子在超分

子自组装上具有天然的优势，能够通过弱的相互作用

组成一定结构单元和特定形貌的聚集体［56-58］。并且，

在溶液自组装中，这种聚集体易受外界因素而进行适

当地调整和响应，这种特性有利于通过引入刺激因

素，如 pH、温度、压力、溶剂种类、原料种类等改变最初

超分子结构的分子聚集模式，从而导致其形貌和结构

产生相应的变化。

2. 5. 1　溶剂对 g-C3N4微纳结构的影响

超分子自组装反应一般都是在溶液中进行，因而

溶剂对自组装体系的形成和结构起着关键作用。溶

剂的极性、溶解性、沸点和分子结构等差异都能够影

响自组装体系结构。在 g-C3N4 的超分子自组装合成

过程中，氢键扮演着重要的角色，其可逆性、特异性、

饱和性和方向性特征，能够深刻影响超分子结构在溶

剂中的排列方式，从而调控超分子前驱体的微观结

构，最终实现对特定形貌 g-C3N4的合成［59-60］。因此，任

何对氢键形成有影响的溶剂都将对自组装过程产生

重要的影响。在利用超分子自组装技术合成 g-C3N4

中，三聚氰胺 -三聚氰酸（MCA）是典型的复合体系。

Shalom 等［61］利用 MCA 为基本体系，通过调整溶剂种

类直接搅拌 4 h 获得不同形貌的超分子前驱体，然后

煅烧得到结构可控的 g-C3N4。如以乙醇为溶剂时，

MCA 复合体的结构类似于有序的薄煎饼；当以水为

溶剂时，其超分子结构为棒状；将溶剂改为氯仿后，其

聚集体为针状结构。Mo 等［62］以三聚氰胺为原料，去

离子水为溶剂，在水热过程中，三聚氰胺与其部分水

解生成的三聚氰酸形成超分子聚集体，煅烧后得到空

心管状 g-C3N4。Yang 等［63］以二甲基亚砜为溶剂，三聚

氰酸和三聚氰胺为原料，直接搅拌然后煅烧得到由纳

米片组成的花状 g-C3N4。同样是以二甲基亚砜为溶

剂，Sun 等［64］改变三聚氰胺和三聚氰酸的比例，搅拌、

热处理后得到三维多孔囊泡状 g-C3N4，如图 7 所示。

图 7（a）为样品的合成示意图，将三聚氰胺和三聚氰酸

置于二甲基亚砜（DMSO）搅拌、自组装过程结束后，

进行热处理，随着热缩聚反应的进行和不同气体分子

图 7　三维多孔囊泡状 g-C3N4
［64］

（a）合成过程示意图；（b）不同原料比例的形貌图

Fig. 7　3D porous g-C3N4 nanovesicles［64］

（a）schematic of preparation route；（b）morphologies of different ratio of raw materials
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（CO2，NH3）的挥发，超分子自组装前驱体转变成三维

多孔囊泡状 g-C3N4。图 7（b）为相同的溶剂下，不同原

料比例导致颗粒尺寸的变化。当三聚氰胺与三聚氰

酸的质量比分别为 1∶1. 5，1∶1. 6 和 1∶1. 7 时，g-C3N4

囊泡的直径为 360，280 nm 和 170 nm。在单一溶剂的

基础上，混合溶剂不仅能调控溶剂的沸点，也能调控

对原料的溶解性、亲疏性等，从而调控超分子聚集体

的形貌。Sun 等［65］以去离子水、乙醇和乙腈（2∶2∶1）为

混合溶剂，合成了木耳状 g-C3N4。尽管调整溶剂种类

和不同溶剂之间的比例能够获得多种微纳结构的 g-
C3N4，但溶剂的作用机制仍然不甚明确，是其溶解性、

对原料或产物的亲疏性、直接参与或间接影响了氢键

的形成等还是其他原因都有待进一步的实验或理论

加以证实。

2. 5. 2　原料种类对 g-C3N4微纳结构的影响

在三聚氰胺-三聚氰酸体系的基础上，其他单体的

加入会导致超分子结构空间排列方式的变化和新化

学键的形成，因此可以通过插入其他合适的单体调控

超分子的网络结构［59，61，66-71］。例如，Liao 等［69］将尿素引

入 MCA 体系中，通过调整三聚氰胺与尿素的比例，可

以有效地调控 g-C3N4的形貌，当三聚氰胺与尿素的比

例分别为 1∶1，1∶2 和 1∶3 时，对应的 g-C3N4 形貌为空

心状、管状和蠕虫状。原因主要归功于 MCA 通过氢

键在形成超分子结构的同时，插入的尿素与三聚氰酸

通入离子键相互结合，由于离子键的作用力大于氢

键，三聚氰酸更倾向于与尿素键合，导致三聚氰胺与

三聚氰酸不会形成完整的三个氢键，从而产生一些纳

米尺寸的孔洞。随着三聚氰胺与尿素的比例越来越

小，超分子结构中的孔洞则越来越多，这些孔洞则最

终 扮 演 了 调 控 g-C3N4 形 貌 的 角 色 。 Zhao 等［72］在

MCA 体系中引入离子液体（1-乙烯基-3-丁基咪唑溴

盐等），并能根据离子液体的种类和浓度得到不同形

貌的 g-C3N4，如在低浓度 1-乙烯基 -3-丁基咪唑溴盐

条件下，得到空心盒子状 g-C3N4，随着浓度提高得到

多孔片状结构的 g-C3N4。Wu 等［73］在 MCA 体系中引

入精氨酸，得到具有多孔管状特征的 g-C3N4，精氨酸

中的胍基是一种碱性、易于水解的基团，胍基的这一

特性使溶液呈碱性。在水热反应过程中，碱性溶液

中的三聚氰胺由于氨基逐渐被羟基取代生成三聚氰

酸。同时，精氨酸、三聚氰胺和三聚氰酸通过酰胺化

反应和氢键作用形成分子聚集体，与三聚氰胺 -三

聚氰酸中依靠氢键形成的对称性结构不同，该超分

子具有非对称特征，焙烧后得到超薄多孔海葵状

g-C3N4。超分子自组装合成 g-C3N4 的最大优势是可

选用的原料种类数不胜数，就算是基于简单的 MCA

体系，也有大量的单体可选，如含羟基、羧基或氨基

的有机物，原则上都是可用的原料。然而，在庞杂的

材料库里如何高效地进行选择，从而获得目标结构

的产物，需要深入研究超分子自组装过程，包括中间

体的类型和作用等，建立行之有效且具有参考价值

的数据模型。

2. 5. 3　pH 对 g-C3N4微纳结构的影响

除了在原料中直接添加三聚氰胺和三聚氰酸构

建超分子体系，也可以仅仅以三聚氰胺为原料，通过

酸或碱结合水热处理，原位生成三聚氰酸，从而形成

MCA 体系［74-77］。Wu 等［75］将三聚氰胺置于一定浓度

的氢氧化钠碱性溶液中，接着 180 ℃水热条件下 12 h，
再热处理得到 Na 掺杂的 g-C3N4纳米管。在合成过程

中，碱性溶液中三聚氰胺部分水解成三聚氰酸，随即

与三聚氰胺形成由氢键组成的网络结构，然后微波热

处理得到树枝状 Na 掺杂的 g-C3N4纳米管。除了碱性

溶液，酸性溶液也被作为促进三聚氰胺水解的媒介。

Guo 等［78］将三聚氰胺与稀磷酸溶液混合，然后水热以

及热处理得到管状磷掺杂 g-C3N4。在水热过程中，酸

性条件下由于羟基对氨基的取代，致使三聚氰胺迅速

水解成三聚氰酸并形成三聚氰酸-三聚氰胺超分子棒

状聚集体，而磷酸根吸附在其表面。在热缩聚过程

中，超分子前驱体通过分解、聚合，同时吸附在其表面

的磷酸根分解，从而形成磷掺杂的管状 g-C3N4。除了

磷酸，硫酸也被应用于超分子自组装合成 g-C3N4的体

系中。乔坤［79］将三聚氰胺置于稀硫酸溶液中，水热反

应后得到棒状前驱体，继续煅烧得到硫掺杂的多孔管

状 g-C3N4。并且，不同硫酸浓度下，聚集体的形貌也

有很大的差别，从无序形貌到规整管状的转变。文献

报道三聚氰胺在酸或碱中的水解往往停留在三聚氰

酸的形成，而水解后三聚氰胺与三聚氰酸的比例，酸、

碱中三聚氰胺水解的差异性，水解过程中 pH 值的变

化等对 g-C3N4结构的影响几乎无人关注。另外，在酸

性条件下，酸根离子（如 PO 3 -
4 ，SO 2 -

4 ）除了提供对应的

掺杂离子（P，S），在 g-C3N4 结构塑造中的作用也鲜有

报道。

3　结束语

（1）围绕微纳结构 g-C3N4 的合成，研究工作者开

展大量的工作，取得了许多重要的成果，加深了对微

纳结构 g-C3N4 中制备方法 -结构 -性能之间关系的理

解。微波法、熔盐法、模板法、剥离法和超分子自组装

方法是构建微纳结构 g-C3N4重要的技术路线，特别是

超分子自组装方法，通过调整溶剂种类、加热过程、原
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料种类等可以有效地对其结构和形貌进行调控，实现

光催化性能的大幅度提升。

（2）基于以上方法合成 g-C3N4还存在一些亟须克

服的挑战和问题。微波法中剧烈、迅速的反应过程使

产物的结构难以精细调控，极易导致多种形貌共存；

熔盐法中熔盐的大量使用提高了成本，且易引入杂质

离子；模板法中模板的移除往往使用强酸或强碱溶

液，对人或生态环境有害，且周期长，产物的结构受限

于所选择的模版；剥离法的产率比较低，产物形貌单

一，通常只适用于二维 g-C3N4 纳米片的制备；分子自

组装合成 g-C3N4研究往往侧重于配方及工艺等方面，

而较少对其自组装动力学等机理进行深入研究，这样

就不易从根本上对 g-C3N4 微纳结构进行精细调控和

定向设计。再者，在合成方面，由于超分子自组装固

有的特性，当前的研究中也鲜有通过自组装直接合成

二维 g-C3N4 纳米片以及 g-C3N4 基复合光催化剂的

报道。

（3）针对该领域在未来的研究重点应该聚焦于以

下方面：一是开展不同方法之间的交叉研究，如微波-

熔盐法、微波-剥离法、熔盐-模板法、模板-超分子自组

装法等，发挥各自的优势、特点，探索微纳结构 g-C3N4

的合成；二是结合分子动力学模拟，探索自组装合成

的动力学机理，为微纳结构 g-C3N4 的构建提供理论

指导；三是丰富分子自组装合成微纳结构 g-C3N4 的

原料体系，不限于三聚氰胺-三聚氰酸及衍生物体系，

直接原位合成二维 g-C3N4 纳米片以及 g-C3N4 基复合

光催化剂；四是建立超分子自组装合成的微纳结构

g-C3N4 工艺参数数据库（原料种类、溶剂种类、温度、

压力、酸碱性、加热方式、焙烧温度和时间、升温速率

等），并且综合考虑各因素之间的相互关系对 g-C3N4

微纳结构的影响。发展微纳结构 g-C3N4 合成技术，

也能够对其他微纳材料的制备和设计提供重要的理

论指导。
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微量 Sm 元素对 TiCp/Al-Cu-Mg-Mn
复合材料微观组织和
力学性能的影响
Effect of trace Sm elements on microstructure 
and mechanical properties of TiCp/Al-Cu-
Mg-Mn composite materials
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摘要：以 0. 27%（体积分数）TiC 颗粒增强的 TiCp/Al-5Cu-1. 9Mg-0. 9Mn 复合材料为基体，研究不同 Sm 元素含量对复合

材料组织与力学性能的影响规律。结果表明：Sm 元素的加入明显细化了枝晶组织，促进了固溶处理过程中第二相的溶

解，使得时效态组织中 T-Al20Cu2Mn3和 S′-Al2CuMg 析出相的数量密度增加，当 Sm 元素含量较高时（0. 3%，质量分数，下

同），组织中将出现块状难溶稀土化合物。随着 Sm 的加入，复合材料室温和 250 ℃下的屈服强度逐渐增加，但会引起塑

性降低，当 Sm 元素添加量为 0. 3% 时，室温屈服强度从 246 MPa 提高到 310 MPa，250 ℃屈服强度从 191 MPa 提高到

220 MPa。分析认为，强度提高源于 Sm 引起的组织细化和析出相数量密度增加，而塑性下降是由于粗大块状难溶稀土

化合物割裂了基体，导致裂纹源容易产生。

关键词：铝基复合材料；Al-Cu；稀土元素；微观组织；力学性能
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Abstract：Taking TiCp/Al-5Cu-1. 9Mg-0. 9Mn composite materials reinforced with 0. 27%（volume 
fraction）TiC particles as the matrix， the effects of different Sm element contents on the microstructure and 
mechanical properties of the composite material were investigated.  The results show that the addition of  
the Sm element significantly refines the dendritic microstructure and facilitates the dissolution of the second 
phase during the solid solution treatment.  Consequently， an increase in the density of precipitated phases， 
including T-Al20Cu2Mn3 and S′-Al2CuMg， was observed in the aged microstructure.  When the Sm element 
content is high （0. 3%， mass fraction， the same below）， the microstructure exhibits blocky insoluble rare 
earth-containing compounds.  With the addition of the Sm， the composite materials show a gradual increase 
in yield strength at both room temperature and 250 ℃ .  However， it will cause a decrease in plasticity.  
When the Sm element content is 0. 3%， the yield strength at room temperature increases from 246 MPa to 

引用格式：刘强，易格，冯佳文，等 . 微量 Sm 元素对 TiCp/Al-Cu-Mg-Mn 复合材料微观组织和力学性能的影响［J］. 材料工程，2024，
52（9）：116-123.
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310 MPa， and the yield strength at 250 ℃ increases from 191 MPa to 220 MPa.  The analysis suggests that 
the increase in strength is attributed to the microstructural refinement and the increased density of precipitated 
phases induced by Sm.  Conversely， the reduction in plasticity is attributed to the presence of coarse blocky 
insoluble rare earth compounds cutting through the matrix， leading to the easy generation of crack sources.
Key words：aluminum matrix composites；Al-Cu；rare earth element；microstructure；mechanical property

铝合金由于密度小、比强度高、塑性好以及耐腐

蚀性能好等优点，已成为航空航天领域重要的轻量化

结构材料［1-2］。随着航空航天领域快速发展，飞行器蒙

皮、发动机附件系统零部件对铝合金的高温性能提出

了更高的要求，传统的铝合金已经难以满足应用需

求［3-4］。Al-Cu 系铸造铝合金作为典型的可热处理强

化铝合金，通过固溶时效热处理在铝基体中形成半共

格的 θ′-Al2Cu 相，从而产生明显的强化作用［5］。由于

兼具良好的室温及高温性能，Al-Cu 系铸造铝合金被

广泛应用于挂梁、支臂等飞机和导弹上的零件［6］。然

而，Al-Cu 铸造合金容易出现缩孔、疏松以及热裂纹等

铸造缺陷［7］。而且，合金中 θ′相为热力学非平衡相，当

温度高于 200 ℃时容易发生粗化，逐渐转变为不共格

的 θ平衡相，导致合金的力学性能下降［8］。

为了改善 Al-Cu 合金的室温和高温力学性能，研

究人员对于添加 TiC，TiB2 等陶瓷颗粒对 Al-Cu 合金

微观组织及力学性能的影响进行了大量研究［9-12］。陶

瓷颗粒的加入不仅可以细化合金的组织，而且由于陶

瓷相的热稳定性较高，可以提升铝合金的高温力学性

能［13-16］。此外，稀土元素（rare earth，RE）在 Al-Cu 合金

中的微合金化作用近年来获得了广泛关注［17-18］。研究

表明，稀土元素在铸造铝合金中能够净化熔体，起到

去除杂质的作用，从而改善铝合金的铸造性能［19］。而

且，稀土元素为表面活性元素，凝固过程中倾向于在

固液界面前沿富集，增加了成分过冷度，起到组织细

化的作用［19］。此外，稀土元素能够与 Al，Cu 等形成

Al-RE，Al-Cu-RE 等高热稳定性的金属间化合物，可

以阻碍高温下晶界滑移和位错运动，提高合金的高温

力学性能以及耐热性能。Chen 等［20］通过在 Al-Cu-Mn
合金中加入 Sm 元素，发现其能够显著提高合金 θ′相
密度，细化合金组织，从而改善合金的力学性能。

Zhang 等［21］研究了 Sm 元素对 Al-Cu-Mg-Ag 合金组织

的影响，发现在合金中添加 Sm 后会形成 AlCu4Sm，这

些化合物能充当 Al基体的异质核；此外，Sm 会在晶界

富集，导致浓度过冷，从而使合金晶粒尺寸细化。Gao
等［22］研究发现，在时效热处理过程中 Sc 元素可以在

θ′/α-Al 界面处偏聚，使得 θ′相在 300 ℃下仍具有较高

的热稳定性，从而提高了合金的蠕变性能。

不同种类的稀土元素具有不同的晶体结构，在

α-Al 中固溶度也差别较大。Sm 元素是稀土元素的一

种，被证实可通过降低 θ′相激活能来促进其析出，从而

提高 Al-Cu二元合金的力学性能［6］。但目前关于 Sm 元

素对 Al-Cu系多元合金组织与性能的影响缺乏研究，尤

其是对 Al-Cu 系复合材料组织及力学性能的影响报道

较少。本课题组近期的研究发现亚微米级原位自生

TiC 颗粒能够同时提高 Al-Cu合金的强度和塑性［23］，当

TiC 的体积分数为 0. 27% 时可以获得最佳的力学性

能。在此基础上，本工作将研究微量 Sm 元素的添加对

0. 27%（体积分数）TiCp/Al-5Cu-1. 9Mg-0. 9Mn 复合

材料组织及力学性能的影响。

1　实验

1. 1　实验材料与方法

采用纯 Al（>99. 97%），纯 Mg（>99. 7%）以及 Al-
50Cu，Al-10Mn，Al-5TiC和Al-4Sm中间合金为原料，通

过电阻炉制备Sm含量分别为0%（质量分数，下同），0. 1%，

0. 3% 的 0. 27%（体 积 分 数）TiCp/Al-5Cu-1. 9Mg-
0. 9Mn-xSm复合材料。其中，Al-5TiC是本课题组自主

制备的质量分数为 5%的TiC中间合金，Al-5TiC中间合

金含有平均尺寸为190 nm的TiC粒子，其具体制备方法见

文献报道［23］。0. 27%（体积分数）TiCp/Al-5Cu-1. 9Mg-
0. 9Mn-xSm 复合材料的制备方法如下：首先，使用石墨

坩埚在 720 ℃下熔化纯 Al，待纯 Al熔化后除渣，除去熔

体表面油膜以及浮渣；其次，将熔体温度升高至 740 ℃
后依次加入 Al-50Cu，Al-10Mn，Al-5TiC 和 Al-4Sm 中

间合金，待所有中间合金充分熔化后，使用石磨棒充分

搅拌以保证合金元素均匀分散；随后，将温度降低至

700 ℃，加入纯 Mg，再次搅拌并除渣；最后，向熔体中通

入高纯氩气进行除气，加入 C2Cl6 精炼剂除渣，静置

20 min 后浇铸至 250 ℃预热的铁制模具中。切取部分

铸锭进行后续热处理，具体工艺为 485 ℃固溶处理 20 h
后水冷淬火，随后在180 ℃时效7 h，获得 T6态复合材料。

1. 2　表征

采用 SmartLab-9kW 型 X 射线衍射仪（X-ray dif‐
fraction，XRD）分析材料的物相组成。通过 Primotech 
Mat型光学显微镜（optical microscope，OM）观察铸态和

时效态复合材料的金相组织。采用 SU3800型扫描电子
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显微镜（scanning electron microscope，SEM）观察 T6 态

合金的微观组织。采用FEI Tecnai F20型透射电子显微

镜（transmission electron microscope，TEM）表征复合材

料的析出相。采用 EUT5105型电子万能试验机测试材

料的室温与高温力学性能，拉伸应变速率为 5×10-4 s-1。

2　结果与讨论

2. 1　Sm 元素含量对复合材料微观组织的影响

图 1 为铸态 TiCp/Al-5Cu-1. 9Mg-0. 9Mn-xSm 复

合材料的光学组织。由图 1 可见，复合材料为树枝晶

组织，随着 Sm 元素含量的增加，晶粒尺寸逐渐减

小，枝晶变得更发达，枝晶间距逐渐减小。这是由于

Sm 元素在 α -Al 中固溶度极小，并且平衡分配系数

小于 1，在凝固过程中将在固液界面前沿富集，阻碍

Cu，Mg 等元素向固相中扩散，增大合金的成分过冷

度，促进枝晶凸起部分向液相生长，使枝晶变得更加

发达，同时提高了液相中 α -Al 形核率，使晶粒得到

细化［24］。

采用 X 射线衍射仪对时效态复合材料进行了分

析，如图 2 所示。由于添加 Sm 元素的含量较少，两种

复合材料均由 α-Al，Al2CuMg 和 Al20Cu2Mn3 相组成，

没有检测到含 Sm 元素的化合物。值得注意的是，与

基体复合材料相比，添加微量（0. 1%）Sm 元素的复合

材料中 Al2CuMg 的衍射峰有所增强，这表明 Sm 元素

的增加提高了 Al2CuMg 相的含量。此外，由于 TiCp

的 添 加 量 较 少 ，两 种 材 料 中 没 有 出 现 TiC 相 的 衍

射峰。

图 3 为时效态复合材料的 SEM 照片。采用 EDS
对组织中第二相的化学组成进行了分析，结果见表

1。三种复合材料组织中均含有大量粗大的金属间

化合物。由于 Sm 元素使组织发生细化，提高了 Cu，
Mn，Mg 元素向基体的溶解速率，可以看出，组织中

金属间化合物的数量随着 Sm 含量的增加有所减少。

从能谱分析结果（表 1）推测，大部分粗大金属间化

合物主要含有 Al，Cu 和 Mn 元素，典型的能谱图如

图 3（d）所示，这些化合物呈半连续条带状或颗粒状

分布在枝晶界处，根据 XRD 结果推测为 Al20Cu2Mn3

相。此外，还有少量金属间化合物主要含有 Al，Cu
和 Mg 元 素 ，呈 网 状 分 布 在 三 叉 晶 界 处 ，推 测 为

Al2CuMg 相。

从图 3（c）可以看出，添加 0. 3%Sm 的复合材料

中还存在少量块状的金属间化合物。 EDS 元素面

分 布 图（图 4）显 示 块 状 相 位 置 存 在 Sm，Ti，Mn，
Mg，Cu 等元素富集。定量分析结果表明，其化学

组 成 为 66. 2%Al，12. 7%Sm，11. 9%Ti，5. 1%Mg，
2. 5%Cu 和 1. 6%Mn。有相关研究指出，Sm 元素会

与 Al-Cu 合金中 Al，Cu 元素反应生成 Al10Cu7Sm2 化

合物，这些化合物在晶界处析出钉扎晶界，起到阻

碍晶界迁移，防止晶粒粗化的作用［25］。在本研究

中，由于制备复合材料所用的 Al-5TiC 中间合金含

有未形成 TiC 的 Ti 原子［23］，导致凝固过程中 Sm 原

子与游离 Ti 原子反应，生成块状的多元含稀土化

合物。

图 1　不同 Sm 含量复合材料的铸态组织

（a）0%Sm；（b）0. 1%Sm；（c）0. 3%Sm
Fig. 1　As-cast microstructures of composite materials with different Sm contents

（a）0%Sm；（b）0.1%Sm；（c）0.3%Sm

图 2　时效态复合材料 XRD 分析结果

Fig. 2　XRD analysis results of aged composite materials
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采用透射电子显微镜对时效态复合材料的析出

相进行分析。图 5 为扫描透射电子显微镜（scanning 
transmission electron microscopy，STEM）模式下的微

观组织。从图 5（a）可以看出，不含 Sm 元素的复合材

料主要为棒状和颗粒状析出相以及少量的针状析出

相。通过电子衍射分析可知，棒状和颗粒状析出相被

鉴定为 T-Al20Cu2Mn3相［26］，不同的形貌是由于析出相

的观察方向不同，细小针状析出相属于 Al-Cu-Mg 合

金常见的 S′-Al2CuMg 相［27-28］。对比不含 Sm 元素的复

合材料，添加 Sm 元素后，复合材料的析出相类型没

有发生变化，但从图 5（b）可以发现，T-Al20Cu2Mn3 和

S′-Al2CuMg 析出相的数量密度明显增加，表明 Sm 元

素的加入促进析出相形成。由于 Sm 元素的原子直径

（0. 180 nm）大于 Al的原子直径（0. 143 nm），溶入铝基

体会引起较大的晶格畸变，产生的高晶格畸变能为析

出相提供形核驱动力，从而提高了析出相的数量密

度［20-21，29-30］。此外，过饱和空位在 Sm 原子附近聚集，

也将促进析出相的形核长大。

2. 2　Sm 元素含量对复合材料力学性能的影响

图 6（a）为 时 效 态 TiCp/Al-5Cu-1. 9Mg-0. 9Mn-
xSm 复合材料典型的室温拉伸工程应力 -应变曲线。

可以明显看出，随着 Sm 元素含量的增加，复合材料的

屈服强度（yield strength，YS）以及极限抗拉强度（ulti‐
mate tensile strength，UTS）逐渐增加，但断裂伸长率

（elongation，EL）逐渐减小。表 2 为时效态复合材料在

室温和 250 ℃下的拉伸力学性能。由表 2 可知，在室

温条件下，当不添加 Sm 元素时，复合材料平均的屈服

强度，抗拉强度及断裂伸长率分别为 246，344 MPa 和

3. 8%；当 Sm 元素含量为 0. 3% 时，复合材料的屈服强

度及抗拉强度分别提升至 310 MPa 和 382 MPa，而断

图 3　时效态复合材料 SEM 图

（a）0%Sm；（b）0. 1%Sm；（c）0. 3%Sm；（d）Al20Cu2Mn3金属间化合物 EDS 图

Fig. 3　SEM images of aged composite materials
（a）0%Sm；（b）0.1%Sm；（c）0.3%Sm；（d）EDS of Al20Cu2Mn3 intermetallic compound

表 1　时效态复合材料中未溶第二相的能谱分析结果（原子分数/%）

Table 1　EDS analysis results of undissolved second phase in aged composite materials（atom fraction/%）

Mass fraction of Sm/%
0

0. 1

0. 3

Point
1
2
3
4
5
6

Al
74. 02
47. 67
71. 80
46. 71
72. 39
48. 69

Cu
14. 64
32. 92
12. 86
34. 37
12. 33
33. 06

Mg

19. 33

18. 84

17. 88

Mn
11. 33

0. 08
15. 31

0. 07
15. 13

0. 22

Ti

0. 03
0. 01
0. 12

Sm

0. 03
0. 15

Phase identification
Al20Cu2Mn3

Al2CuMg
Al20Cu2Mn3

Al2CuMg
Al20Cu2Mn3

Al2CuMg
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图 4　TiCp/Al-5Cu-1. 9Mg-0. 9Mn-0. 3Sm 复合材料 EDS 元素面分布图

Fig. 4　EDS element mapping of TiCp/Al-5Cu-1. 9Mg-0. 9Mn-0. 3Sm composite materials

图 5　时效态复合材料 STEM 图

（a）0%Sm；（b）0. 1%Sm；（c）S′-Al2CuMg 相；（d）T-Al20Cu2Mn3相

Fig. 5　STEM images of aged composite materials
（a）0%Sm；（b）0.1%Sm；（c）S′-Al2CuMg phase；（d）T-Al20Cu2Mn3 phase
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裂伸长率降低至 2. 5%，相较于基体的变化量分别为

26. 0%，11. 0% 以及-34. 2%。

图 6（b）显示了 Sm 含量对复合材料 250 ℃拉伸性

能的影响。随着温度的提高，所有复合材料的抗拉强

度明显下降。从表 2 可以看出，0%Sm 复合材料的高

温屈服强度、抗拉强度以及断裂伸长率分别为 191，

254 MPa 和 11. 4%。而随着 Sm 元素含量的增加，复

合材料的高温屈服强度有所提高，抗拉强度基本不

变，而断裂伸长率明显下降。当 Sm 元素添加量为

0. 3% 时，复合材料的屈服强度达到最大值 220 MPa，断
裂伸长率降低至 6. 6%，相较于基体合金的变化量分

别为 15. 2% 和-42. 1%。

由上述可知，Sm 元素的加入改善了复合材料的

室温和高温屈服强度，但会使其塑性有所下降。这主

要归因于一方面 Sm 元素细化了复合材料的微观组织

（图 1），同时使时效态组织中析出相的数量密度明显

增加，提高了析出强化效果，从而提高了合金强度。

但由于较高含量的 Sm 元素会引起粗大块状稀土化合

物（图 3（c））形成，割裂了合金基体，在塑性变形过程

中容易引起应力集中，导致复合材料的塑性下降。图

7 为时效态复合材料的拉伸断口形貌。如图 7 所示，

0%Sm 含量复合材料断口处出现大量韧窝，且此时韧

窝尺寸较为细小（图 7（a-1））。随着 Sm 元素含量增

加，断口处韧窝数量明显减少，断口形貌逐渐呈现解

理断裂特征（图 7（b-1））。当 Sm 元素含量增加至

0. 3% 时（图 7（c-1）），在断口处出现粗大晶间裂纹，同

时断口可观察到块状稀土金属间化合物（intermetallic 
compound，IMC），这些粗大的块状化合物引起裂纹萌

生，是导致复合材料塑性降低的根本原因。

随着拉伸温度的提高，0%Sm 含量复合材料高温

拉伸断口以韧窝为主，且韧窝数量多、尺寸细小（图 7
（a-2））。当 Sm 元素添加量为 0. 1% 时（图 7（b-2）），断

口韧窝数量明显减少，断口处出现少量块状的化合

物，呈现明显的解理断裂特征。当 Sm 元素添加量为

0. 3% 时（图 7（c-2）），断口处块状化合物的数量有所

增加，因此，塑性进一步下降。

3　结论

（1）随着 Sm 元素含量的增加，铸态复合材料的枝

晶组织被细化。Sm 元素促进了固溶过程中第二相的

回溶，经过固溶时效热处理后，所有复合材料均主

要 由 α -Al 基 体 、T-Al20Cu2Mn3 初 生 相 以 及 少 量 的

S′-Al2CuMg 初生相组成。此外，含 0. 3%Sm 复合材料

中还形成了粗大块状稀土化合物。Sm 元素促进了时

效过程中 T 相和 S′相的形核，使得基体内析出相的数

量有所增多。

（2）Sm 元素的加入改善了复合材料的室温和高

图 6　时效态复合材料的拉伸工程应力-应变曲线

（a）室温；（b）250 ℃
Fig. 6　Tensile engineering stress-strain curves of aged composite materials

（a）room temperature；（b）250 ℃

表 2　时效态复合材料在室温和 250 ℃下的拉伸力学性能

Table 2　Tensile mechanical properties of aged composite materials at room temperature and 250 ℃

Mass fraction of 
Sm/%

0
0. 1
0. 3

Room temperature
YS/MPa
246±2
273±4
310±13

UTS/MPa
344±7
368±1
382±10

EL/%
3. 8±0. 3
3. 3±0. 4
2. 5±0. 1

250 ℃
YS/MPa
191±7
214±2
220±1

UTS/MPa
254±1
255±4
251±3

EL/%
11. 4±0. 4
  6. 9±0. 5
  6. 6±0. 4
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温强度，但会引起塑性降低。与基体相比，当 Sm 元素

添加量为 0. 3% 时，复合材料的室温屈服强度，抗拉强

度及断裂伸长率的变化量分别为 26. 0%，11. 0% 和

-34. 2%；250 ℃抗拉强度基本不变，屈服强度提升了

15. 2%。屈服强度提高归因于组织细化和析出相数

量密度的增加，而塑性下降是由于粗大块状稀土化合

物引起了应力集中和裂纹萌生。
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摘要：以 7050 铝合金为研究对象，研究热处理状态（空冷时效与水冷时效）和宏观取向（与轧制方向成 0°，45°，90°）耦合作

用对合金力学性能的影响。结果表明：水冷时效态的样品中析出相细小均匀弥散，晶界无析出带较窄。在空冷时效态

下，过饱和的溶质不仅会以半共格的 Al3Zr 为核心形成粗大析出相，还会沿位错大量析出。此外，与水冷时效态相比，空

冷时效态晶界相尺寸大幅增加，晶界无析出带显著宽化，不同宏观取向样品的强度和伸长率都明显下降。宏观取向对两

种状态样品强度的差值影响较小，但对伸长率的差值影响较大。当拉伸方向与轧制方向成 45°方向时，空冷诱导的伸长

率下降幅度最小；当拉伸方向与轧制方向成 90°时，下降幅度最大。

关键词：Al-Zn-Mg-Cu 合金；析出相；淬火敏感性；织构
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Abstract：The 7050 aluminum alloy was studied as the research object to investigate the coupling effect of 
heat treatment state （air quenching aging and water quenching aging） and macroscopic orientation （0°， 45°， 
and 90° concerning the rolling direction） on mechanical properties of the alloy.  The results indicate that the 
precipitated phases in the water-cooled aged samples are small， uniformly dispersed， and the grain 
boundaries have narrow precipitate free bands.  In the air-cooled aging state， the supersaturated solutes not 
only form coarse precipitates with semi coherent Al3Zr as the core， but also precipitate a large amount along 
dislocations.  In addition， compared with the water-cooled aging state， the grain boundary phase size in the 
air-cooled aging state increases significantly， and the precipitate free zone at the grain boundary widens 
significantly.  The strength and elongation of samples with different macroscopic orientations are 
significantly reduced.  The influence of macroscopic orientation on the difference in strength between two 
states of samples is relatively minimal， but it has a significant impact on the difference in elongation.  When 
the tensile direction is at 45° to the rolling direction， the decrease in elongation induced by air cooling is the 
slightest， while the tensile direction is at 90° to the rolling direction， the maximum decrease is observed.
Key words：Al-Zn-Mg-Cu alloy；precipitate；quenching sensitivity；texture
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随着航空航天工业的发展，具有轻质化、低成本、

性能稳定且适应极端环境等优良特性的 7000 系列铝

合金得到了快速发展，其中，7050 铝合金是美国 Alcoa
公司在 20 世纪 70 年代 7475 铝合金基础上调整 Zn 和

Cu 的含量，并用 Zr 替代 Cr 开发的合金［1］。7050 合金

热处理后强度和抗腐蚀性能良好，在飞机蒙皮、框架、

螺旋桨、油箱和起落架支柱等关键结构部件中得到了

广泛应用。

为提高结构件整体强度，7050 铝合金常以厚板的

形式来制造大型整体结构件。然而，厚板在热处理过

程中面临淬火敏感性的问题，极大限制了应用［2］。淬

火敏感性主要是由于厚板在固溶后的淬火过程中散

热和冷却速度较慢造成的。在厚板心部，固溶时形成

的过饱和固溶体在淬火的缓慢冷却期间便可析出，并

形成粗大的第二相，导致后续时效期间纳米尺度强化

相析出减少，沉淀硬化能力减弱［3-5］。国内外学者对

7050 铝合金的淬火敏感性问题已开展大量研究，其

中，张勇等［6］通过末端淬火实验测得 7050 铝合金的淬

透深度，由此提出量化 7050 铝合金淬火敏感性的判据

是析出 η 平衡相的尺寸和体积分数；李培跃等［7-8］发现

淬火冷却速度较慢时会产生沉淀相不均匀现象，而且

晶界析出相粗化呈不连续分布；Nie 等［9］建立了淬火析

出模型，以此说明 Zn/Mg 比和 Cu 含量下降能降低

7050 铝合金淬火敏感性；李承波等［10］研究发现自然时

效结合人工时效处理对改善淬火敏感性导致的性能

下降有一定作用。

上述研究多从合金成分、时效工艺调控析出相来

改善淬火敏感性对性能的影响，而铝合金的宏观力学

性能除了与析出相形态、尺寸、分布等参量有关，还与

晶粒结构、晶粒尺寸及其与析出相的耦合作用密切相

关。通常 7050 合金厚板通过轧制而成，具有较明显的

织构特征和各向异性。因淬火冷却速度不同而导致

形态各异的析出相与晶粒各向异性的交互作用，必然

会对力学性能产生不同的影响，但相关机制仍有待于

探讨。本工作采用在 0°，45°，90° 3 个不同方向取样以

及固溶处理后分别进行空冷时效和水冷时效的 7050
铝合金，对比研究了 SEM 组织、晶粒特征、织构、力学

性能、TEM 组织等方面的差异，分析了相对于水冷时

效，空冷时效后 7050 铝合金性能下降的机理及 45°方
向上伸长率下降幅度较大的原因。

1　实验材料与方法

实验材料为广西南南铝加工有限公司提供的厚

30 mm 的 7050 铝合金热轧板材，其化学成分见表 1。

其中，轧板的各方向标记为轧向（RD），横向（TD），法

向（ND）。在板厚中间位置取样进行 470 ℃/2 h 固溶

处理，以水冷和空冷两种极端的情况为例研究淬火冷

却速度对析出相的影响。试样冷却至室温后，立刻进

行 120 ℃/24 h 的时效处理。对样品机械打磨并抛光，

采用 Inspect F50 型扫描电子显微镜（SEM）观察不同

热处理后的样品中第二相分布情况，并进行能谱

（EDS）分析，观察面为 RD-TD 面。使用 Zeiss Gemini 
Sigma 500 型扫描电镜进行电子背散射衍射（EBSD）

观测，步长为 2 μm，观测面垂直于 RD-TD 面并与 RD
方向依次成 0°，45°，90°方向，如图 1 中方形片状样品所

示。根据样品状态及与轧制方向的夹角，以 x-y 标记

样品。其中，x 可取 R（轧制态）、W（水冷时效态）和 A
（空冷时效态）；y 可取 0，45 和 90，分别代表与轧制方

向成 0°，45°，90°。使用 Channel 5 软件对晶粒尺寸、再

结晶分布以及织构等进行分析。采用 Thermo Fisher 
Talos F200X 型透射电子显微镜（TEM）观察析出相，

并使用能谱（EDS）进行成分分析。样品预磨成约

50 μm 厚的薄片后进行双喷减薄，双喷液为 30%（体积

分数，下同）HNO3与 70%CH3OH 的混合溶液。

在 RD-TD 平面上分别按与轧制方向平行、与轧

制方向成 45°、与轧制方向垂直切取拉伸试样，如图 1
所示。拉伸试样为板状，平行段长度为 23 mm，宽度为

4 mm，厚度为 2 mm。利用 Instron 5982 电子万能试验

机进行拉伸测试，应变速率为 10-3 s-1，每种热处理状

态测试 3 个平行样品以计算强度和伸长率的平均值，

并采用 Inspect F50 型场发射扫描电子显微镜观察

断口。

表 1　7050铝合金的化学成分（质量分数/%）

Table 1　Chemical compositions of 7050 aluminum alloy 
（mass fraction/%）

Zn
6. 3

Cu
2. 1

Mg
2

Zr
0. 1

Al
Bal

图 1　拉伸试样及 EBSD 试样取样示意图

Fig. 1　Sampling schematic diagram of tensile and EBSD specimens
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2　结果与分析

2. 1　SEM 组织分析

图 2 为轧制态、空冷时效态、水冷时效态样品中第

二相的 SEM 图。轧制态样品（图 2（a））中存在三种形

态的第二相。由 EDS 结果（表 2）可知，沿着轧制方向

分布的不规则形状的白色相 A 为 Al7Cu2Fe，呈现椭圆

或者近圆形的 B 相为 Al2CuMg。除 A 相和 B 相外，还

存在大量的针状相 C 相，由于尺寸过于细小，无法通过

EDS 判断其成分，但根据形态和尺寸判断此类相应为

MgZn2 相［11］，它是 7000 系列铝合金中常见的第二相。

在空冷时效态（图 2（b））和水冷时效态（图 2（c））的样

品中，由于经历了固溶处理，A，B，C 三种相数量明显

减少。其中，水冷时效态样品中 C 相几乎完全消失，而

空冷时效态样品中 C 相仍有部分可见。这可能是由于

本实验所采用的固溶温度下 MgZn2相本已全部回溶，

但空冷过程中由于冷却速度较缓慢，MgZn2 相可重新

析出，但水冷期间冷却速度较快，该现象并不会发生。

在空冷时效的样品中，还发现了沿晶界分布的第二相

D，可能也是在空冷期间，MgZn2 相沿着晶界析出所

致，而水冷期间，由于冷却速度较快，D 相同样不会析

出。这些第二相强化效果较差，且会消耗合金元素，

导致时效过程中用于形成纳米析出相的元素减少，合

金强度降低。此外，这些第二相还会在拉伸变形过程

中导致应力 -应变集中，促进裂纹萌生，使合金塑性

下降。

2. 2　晶粒特征及织构分析

图 3 显示了在与轧制方向成 0°，45°和 90°时轧制

态，空冷时效态和水冷时效态样品的晶粒形貌。不难

看出，与轧制方向成 0°时，晶粒明显呈现出沿轧制方向

拉长的特征，在拉长的晶界之间存在细小亚晶。与轧

制方向成 90°时，晶粒拉长程度减小。与轧制方向成

45°时，晶粒形貌介于前两者之间。

通过对不同样品中再结晶晶粒、亚晶粒和变形晶

粒的占比进行统计，结果如表 3 所示。在轧制态样品

中，再结晶晶粒和亚晶粒数量极少，占比仅约 6%；在

空冷时效态样品中，再结晶和亚晶粒数量增加，占比

约占 29%；在水冷时效态样品中，再结晶晶粒和亚晶

粒数量约占 33%，水冷时效态样品的再结晶程度略高

于空冷时效态样品，远高于轧制态样品。同一热处理

状态、不同取向的样品中再结晶晶粒占比差异并不

明显。

对晶粒的平均尺寸进行了统计，结果如图 4 所示。

可以看出，与轧制方向成 0°的样品平均晶粒尺寸稍小，

但所有样品的平均晶粒尺寸都在 14~20 μm 之间，总

体上差异不明显。

图 5 为轧制态和水冷时效态样品的取向分布函数

（orientation distribution function，ODF）图，图 5 中标明

了板材中存在的几种显著的轧制织构。这些织构都

集 中 在 典 型 的 β 取 向 线 上 ，包 括 Brass 织 构｛011｝
〈211〉，Copper 织构｛112｝〈111〉和 S 织构｛123｝〈634〉。

在图 5（a）中，Cube 织构的存在几乎无法观察到，然而

在图 5（b）中，经固溶处理后的 7050 铝合金明显具有

Cube 织构｛001｝〈100〉取向。这是由于热处理过程中

轧制变形晶粒发生了再结晶，导致织构类型改变。

2. 3　TEM 组织分析

图 6（a）显示了水冷时效态样品晶粒内部的析出

相形态与成分分布，观测方向沿〈110〉Al晶带轴。球状

的 GP 区和圆盘状的 η′相是 7050 铝合金在峰时效态

（120 ℃/24 h）常见的析出相［12］，这两种相在图 6（a）中

均普遍存在，如图中箭头所示。晶粒内还零散分布着

些许尺寸 20 nm 左右的圆形粒子，能谱显示其富含 Zr

图 2　样品的 SEM 图  （a）轧制态；（b）空冷时效态；（c）水冷时效态

Fig. 2　SEM images of specimens （a）rolled state；（b）air-cooled aging state；（c）water-cooled aging state

表 2　图 2中第二相的 EDS结果（原子分数/%）

Table 2　EDS results of second phases in fig. 2 
（atom fraction/%）

Phase
A
B

Mg
0. 43

19. 45

Al
71. 18
60. 26

Fe
9. 03
0. 11

Cu
18. 40
17. 87

Zn
0. 96
2. 31

Zr
—

—
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元素，根据形貌和元素判断可能为 Al3Zr 粒子［13］。图 6
（b）显示了水冷时效态样品晶界析出相的形貌与成

分，这些析出相长度约 10~20 nm，宽度约 5~10 nm，

并在周围形成了大约 24 nm 宽的无析出带（precipitate 
free zone，PFZ），从 EDS 面扫描结果的元素判断，这些

晶界析出相富含 Mg 和 Zn，可能为 η-MgZn2相。

图 7 显示了空冷时效态样品析出相的形貌与元素

分布。可以看出，该样品中出现了若干种不同的析出

形式。图 7（a）所示析出相与图 6（a）中水冷时效态晶

粒内部的析出相形貌类似，其中尺寸较大的粒子是

Al3Zr，尺寸较小的是 η′相和 GP 区。图 7（b）中有两种

相，A 相形貌为近圆形析出相，直径约 34 nm，包裹着

直径约 20 nm 的粒子，结合能谱判断可能为 MgZn2 相

以 Al3Zr 粒子为核心析出长大；B 相形貌为长度约

90 nm 的杆状相，包裹着直径约 20 nm 的粒子，是一种

以 Al3Zr 为核心析出的富 Cu 相。图 7（c）中晶粒内部

具有长 66~100 nm 的明显位错形貌，由能谱元素分布

可知，沿位错有 Cu，Mg，Zn 富集，并在周围形成约

30 nm 宽的无析出区。图 7（d）显示了空冷时效态样品

的晶界相形貌，结合能谱可知，晶界上有不同的两种

图 3　不同热处理状态与不同宏观取向的样品晶粒形貌

（a）轧制态；（b）空冷时效态；（c）水冷时效态；（1）0°；（2）45°；（3）90°
Fig. 3　Grain morphologies of specimens under different heat treatment states and macroscopic orientations

（a）rolled state；（b）air-cooled aging state；（c）water-cooled aging state；（1）0°；（2）45°；（3）90°

表 3　不同热处理状态与不同宏观取向样品的再结晶情况

Table 3　Recrystallization of specimens with different heat treatment states and macroscopic orientations

Grain

Recrystallization
Substructured
Deformation

Grain proportion in rolled state/%

0°
3
3

94

45°
3
4

93

90°
4
2

94

Grain proportion in air-cooled aging
 state/%
0°
19

6
75

45°
18
10
72

90°
25

9
66

Grain proportion in water-cooled aging 
state/%
0°
20
12
68

45°
29

6
64

90°
24

6
70

127



材料工程 2024 年  9 月

相，C 相尺寸差异较大，沿晶界断续分布，EDS 结果表

明其富 Mg 和 Zn，可能是 MgZn2相；D 相直径约 20 nm，

同时富集 Cu，Zn 和 Mg。相比于水冷时效态样品，空

冷时效态样品的晶界相尺寸明显增大，且晶界无析出

区明显宽化。

2. 4　拉伸力学性能及断口分析

图 8 为水冷时效态与空冷时效态样品拉伸性能测

试结果。水冷时效后的样品，在 3 个拉伸方向上的强

度和伸长率都要高于空冷时效后的样品。

为了量化不同方向上空冷时效态样品相对水冷

时效态样品力学性能的下降程度，计算相对下降率

ΔR 如式（1）所示：

ΔR = RW - RA

RW
× 100% （1）

式中：RW 为该方向上水冷时效后样品的拉伸性能；RA

为该方向上空冷时效后样品的拉伸性能。表 4 为计算

所得的抗拉强度、屈服强度和伸长率的相对下降率。

可以看出，样品宏观取向对抗拉强度和屈服强度相对

下降率的影响较弱，但对伸长率相对下降率的影响较

强。当拉伸方向与轧制方向成 45°时，伸长率的相对下

降率最低。

图 9 为不同热处理状态及宏观取向样品拉伸断口

的局部形貌。水冷时效后的样品（图 9（a-1），（a-2），

（a-3））拉伸断口韧窝的数量较多、尺寸差异较大，韧窝

侧壁光滑，在韧窝底部可观察到第二相粒子（如图中

箭头所示），总体符合铝合金韧性断裂的断口特征［14］。

在所有局部断口形貌中都可以看到具有方向性排列

的撕裂棱。这是由于合金中的难溶硬脆粒子沿轧制

方向分布，在基体中形成小空洞并在受力下作为微裂

纹产生的源头，进而形成撕裂棱沿着原有方向排布的

现象。空冷时效样品（图 9（b-1），（b-2），（b-3））的断口

图 5　轧制态（a）及水冷时效态（b）样品 ODF 图

Fig. 5　ODF diagrams of rolled（a） and water-cooled aging（b） specimens

图 4　不同热处理状态与不同宏观取向的样品平均晶粒尺寸

Fig. 4　Average grain size of specimens with different heat 
treatment states and macroscopic orientations
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主要呈现穿晶断裂的特征。穿晶断裂的晶界面上有

许多尺寸很小的浅韧窝，使得空冷样品相对水冷样品

表现出较差的塑性。

2. 5　分析与讨论

2. 5. 1　空冷诱导的强度下降分析

淬火敏感性是导致淬火后合金性能下降的重要

因素之一，本研究分别以空气和水作为淬火介质进行

对比实验，研究 7050 铝合金在极端冷却速度情况下的

力学性能及微观组织差异。Al3Zr 在铝合金中具有多

种结构［15］，包括与基体共格的 L12 亚稳结构和与基体

非共格的 D022 及 D023 稳定结构。Al3Zr 以弥散强化的

形式在基体中起钉扎作用，阻碍了大角度晶界迁移。

当晶粒发生再结晶时，Al3Zr颗粒与铝基体间的共格度

会被破坏。低共格度的界面具有较高的能量，在淬火

冷却速度不足时易诱导粗大析出相形成（图 7（b））。

这些尺寸较大的析出相消耗掉基体中大量的合金元

素，使后续时效过程中无法形成细小弥散的 η′，并在周

围基体中形成无析出区。

除了 Al3Zr 粒子为核心的析出形式外，在空冷时

效态样品中还有如图 7（c），（d）所示的沿位错和晶界

析出的粗大析出相，位错和晶界作为基体中的缺陷具

有较高的能量，同样会在淬火冷却速度不足时诱导粗

大析出相形成并在附近基体中形成无析出区。已有

研究表明［16］，7000 系铝合金中纳米析出相对位错的阻

碍作用更符合绕过机制，析出相的尺寸越小、间距越

小，对位错的阻碍作用越强。因此，图 6（a）中水冷时

效态样品内细小的析出相对强度贡献较大，图 7（b），

（c）中空冷时效态样品粗大的析出相会导致强度的降

低。然而，由于不同宏观取向的样品中再结晶晶粒含

量以及晶粒尺寸均相似（表 3 和图 4），故空冷时效态样

品相对于水冷时效态样品的强度下降幅度相近，即淬

火冷却速度差异导致的强度变化并不存在各向异性。

2. 5. 2　空冷诱导的伸长率下降及各向异性分析

图 6（a）所示水冷时效态样品 PFZ 宽度约 24 nm，

而图 7（d）所示空冷时效态样品 PFZ 宽度约 66 nm。空

冷时效态样品较宽的 PFZ 在发生塑性形变时，由于相

对于其他位置强度较低处会优先变形［17］，粗大平衡相

又会在形变时成为微孔形核的质点并促使沿晶断裂

发生。因此，空冷时效态样品的伸长率相比水冷时效

态样品总是偏低。

然而，不同宏观取向的样品中伸长率的相对下降

率并不相同。由图 3 可知，空冷时效态和水冷时效态

样品中，晶粒均呈现出沿着轧制方向拉长的特征。当

垂直于轧制方向进行拉伸时，样品本就容易沿着长晶

粒边界开裂。而空冷时效态样品中，晶界析出相尺寸

粗大，晶界无析出带宽化，导致晶界开裂的倾向加剧。

因此，与轧制方向成 90°时，伸长率的相对下降率最大。

尽管与轧制方向成 45°的样品中晶粒结构介于与轧制

方向成 0°和 90°的样品之间，但其伸长率的相对下降率

却是最低。可能的原因在于该方向取向较软，滑移系

图 6　水冷时效态样品晶内（a）及晶界（b）析出相形态与元素分布

Fig. 6　Morphologies and element distribution of intragranular（a） and grain boundary（b） precipitates in water-cooled aging specimens
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开动较容易，虽然强度较低，但也不容易因应力-应变

集中而发生开裂，塑性较高，对空冷诱导的伸长率下

降的敏感程度也就较弱。该结论也可由图 5 得以印

证，固溶后样品相比轧制样品 Cube 织构含量增加。在

利用 Schmid 定律计算临界分切应力时，取向因子 Ω =
cos λ ⋅ cosϕ 决定了滑移系开动的难易程度，其中 λ 为滑

移方向与外力的夹角，ϕ 为滑移面法线与外力的夹角。

以再结晶过程 Cube 织构为研究对象，本研究选用的三

图 7　空冷时效态样品析出相形貌与元素分布

（a）晶内析出相；（b）沿 Al3Zr析出相；（c）沿位错析出相；（d）沿晶界析出相

Fig. 7　Morphologies and element distribution of precipitates in air-cooled aging specimens
（a）intergranular precipitates；（b）precipitates along Al3Zr；（c）precipitates along dislocations；（d）precipitates along grain boundaries
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种拉伸方向 0°，45°，90°分别对应的加载方向为〈100〉，

〈110〉，〈010〉，其中 45°即〈110〉方向滑移系开动最为

容易。

3　结论

（1）水冷时效态样品的强度和伸长率均高于空冷

时效态样品。样品宏观取向对两种时效状态强度的

差值影响较小，但对伸长率差值影响较大。其中，当

与轧制方向成 45°时，空冷时效态样品伸长率的降低幅

度最小；而与轧制方向成 90°时，降低幅度最大。

（2）水冷时效态下，样品中析出相细小弥散，晶界

无析出带较窄。但在空冷时效态下，过饱和的溶质不

仅会以半共格的 Al3Zr 为核心形成粗大析出相，还会

沿位错大量析出。此外，晶界相尺寸也大幅增加，晶

图 8　不同热处理条件与不同宏观取向样品的拉伸测试结果

（a）抗拉强度；（b）屈服强度；（c）伸长率

Fig. 8　Tensile test results of specimens with different heat treatment conditions and macroscopic orientations
（a）tensile strength；（b）yield strength；（c）elongation

表 4　不同宏观取向样品拉伸性能的相对下降率

Table 4　Relative decrease rate of tensile properties of 
specimens with different macroscopic orientations

Orientation/（°）

0
45
90

Relative decrease rate/%
Tensile strength
27
23
25

Yield strength
39
36
36

Elongation
19

8
37

图 9　不同热处理状态及宏观取向样品拉伸断口形貌

（a）水冷时效态；（b）空冷时效态；（1）0°；（2）45°；（3）90°
Fig. 9　Tensile fracture morphologies of specimens with different heat treatment states and macroscopic orientations

（a）water-cooled aging state；（b）air-cooled aging state；（1）0°；（2）45°；（3）90°

131



材料工程 2024 年  9 月

界无析出带显著宽化，导致样品的强度和伸长率都明

显下降。

（3）板材中晶粒存在沿轧制方向拉长的特征。垂

直轧制方向拉伸时易沿长晶粒边界开裂，导致该方向

上因空冷诱导的伸长率降低幅度最大。尽管与轧制

方向成 45°时晶粒特征介于沿轧向和垂直轧向之间，但

该方向的软取向特征使得空冷诱导的伸长率降低幅

度最小。
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微量 Zr添加对 6082铝合金热变形
再结晶组织演变的影响
Effect of minor Zr addition on recrystallization 
microstructure evolution of 6082 aluminum 
alloy during hot deformation

李明高 1，孙梅玉 1，陈朝中 1，章潇慧 1，刘嘉仪 2，郭晓斌 3*，邓运来 3
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LIU　Jiayi2，GUO　Xiaobin3*，DENG　Yunlai3

（1 CRRC Academy（Qingdao），Qingdao 266031，Shandong，China；
2 Light Alloy Research Institute，Central South University，Changsha 

410083，China；3 School of Materials Science and Engineering，
Central South University，Changsha 410083，China）

摘要：为探究微量 Zr 合金化对 6082 铝合金热变形组织及其后续热处理过程中再结晶的影响，对比研究 6082 铝合金和含

Zr 的 6082 铝合金在不同应变速率（0. 01，1 s-1）下的热变形行为及微取向演变，分析热处理前后晶粒组织的演变过程，进

一步讨论添加 Zr对 6082 铝合金的热变形亚晶组织和再结晶组织的调控作用。结果表明：添加 Zr使 6082 铝合金在热变形

过程中的再结晶以不连续动态再结晶为主，同时也发生了粒子激发形核（particle stimulated nucleation，PSN）机制产生的

再结晶，在热变形过程中，Zr还起到了抑制再结晶的作用。微量 Zr合金化后亚晶尺寸减小、位错密度增加，再结晶水平降

低，且应变速率越高的试样再结晶水平越低，Zr的加入促进了 6082 铝合金在热变形过程中不连续动态再结晶的产生。

关键词：Al-Mg-Si合金；Zr；亚晶；再结晶；位错密度；热变形

doi： 10. 11868/j. issn. 1001-4381. 2022. 001006
中图分类号： TG146. 2；TB31  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2024）09-0133-08

Abstract：To explore the effect of micro-Zr alloying on the hot deformation microstructure of 6082 
aluminum alloy and its subsequent recrystallization during heat treatment， the hot deformation behavior and 
micro-orientation evolution of 6082 aluminum alloy containing Zr at different strain rates （0. 01，1 s-1） were 
comparatively studied.  The evolution process of grain structure before and after heat treatment was 
analyzed， and the regulatory effect of Zr addition on the thermally deformed sub-grains and recrystallization 
of 6082 aluminum alloy was further discussed.  The results show that the addition of Zr makes the 
recrystallization of 6082 aluminum alloy during the hot deformation process mainly perform discontinuous 
dynamic recrystallization， and the recrystallization generated by the particle stimulated nucleation（PSN）

mechanism also occurs， and minor Zr addition also plays a role in inhibiting recrystallization in the hot 
deformation process.  After the micro-Zr alloying， the subgrain size decreases， the dislocation density 
increases， the recrystallization level decreases， and the recrystallization level of the sample at a higher  
strain rate is lower， and the addition of Zr promotes the generation of the discontinuous dynamic 
recrystallization of 6082 aluminum alloy during hot deformation.
Key words：Al-Mg-Si alloy；zirconium；subgrain；recrystallization；dislocation density；hot deformation
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铝合金是工业中应用最广泛的一类有色金属结构

材料，在航空航天、机械制造和交通运输等领域获得大

量应用［1-3］。 Al-Mg-Si 合金，又被称为 6××× 铝合

金，因其优异的成形性能和耐腐蚀性能，广泛应用于轨

道交通行业。为提高铝合金构件的综合性能，一般均

匀化热处理后的铝合金需要进行热变形工艺处理。而

铝合金在热变形工艺过程中主要存在两种软化机制，

即动态回复和动态再结晶。高层错能的铝合金由于位

错可以自由移动，即刃型位错攀移、螺位错交滑移更容

易在滑移面上发生转移，这个过程中若异号位错相遇

则发生消失、湮灭［4］。同时，后续变形中生成的大量位

错会继续移动并逐渐堆积在小角度晶界（low angel 
grain boundaries，LAGBs）上，从而导致亚晶界的取向

差继续增大，当变形量足够大时，亚晶界开始转变为大

角度晶界（high angel grain boundaries，HAGBs），从而

形成新的再结晶晶粒。在热变形过程中，这一再结晶

过程没有形核-长大机制参与，是随着变形逐步积累完

成，属于连续性动态再结晶［5-6］。而不连续性动态再结

晶包括再结晶晶粒的形核，随后是大角度晶界的远距

离迁移。位错密度的局部差异为新晶粒成核提供了动

力［7］。大角度晶界将新的再结晶晶粒从邻近的变形基

体中分离出来，并继续生长到周围的位错基体中，大幅

度降低了局部位错密度，最终使材料软化［8］。

析出相的尺寸、形貌与密度对再结晶过程中晶粒

的形核和长大都有显著影响，因此，通过在铝合金中

添加其他元素来优化显微组织与力学性能［9］。例如，

在 Al-Mg-Si 合金中添加 Ag 元素，可以提高合金的峰

值硬度，同时使时效硬化速率增加［10］；与过渡元素相

反，在 AA6021 合金中添加 Sr 元素，变质处理改变金

属间相的行为，起到抑制晶体长大和促进部分强化相

析出的作用，从而提高合金强度［11-12］；迄今为止，大多

数研究都探讨了 Cu 和 Ag 对 Al-Mg-Si 合金析出行为

和力学性能的影响，在 Al-Mg-Si 合金中加入 Cu 和

Ag，可以增强铝合金的时效硬化［13-15］。

合金的再结晶过程受到很多因素的影响，而第二相

粒子则对铝合金再结晶的各个阶段都有明显影响。在

形核阶段，小的第二相会阻碍亚晶界和位错的运动，从

而抑制再结晶的形核过程。在长大的阶段，小的第二相

又会阻碍大角度晶界的移动，从而减缓晶粒长大的过

程［16］。研究表明，Mg-Si 摩尔比对 Al-Mg-Si 合金力学

性能有较大影响，过高会降低 β″相形核率并形成粗大的

β″相使力学性能变差，低于 2时则有利于 β″相形核得到

细小的 β″相从而提高力学性能，而在合金中加入 Zr，Zr
溶质原子会使合金中 Mg，Si原子的扩散系数降低，从而

提高合金的抗拉强度［17］。Zr是 Al-Mg-Si合金中常用来

改善合金组织与力学性能的元素之一。加入 Zr可改善

合金的力学性能，这是由于产生了热稳定的 Al3Zr弥散

相，并通过 Orowan 机制增加了合金强度。此外，由于

齐纳钉扎效应， Al3Zr 钉扎在晶界上，起到了阻碍合金

再结晶的作用。因此，根据霍尔佩奇关系，添加 Zr的合

金中存在更细的晶粒结构导致强度进一步增加，同时

还发现，由于 Zr弥散相的存在，在固溶期间可以在一定

程度上防止再结晶［18-19］。本工作通过对比含 Zr的 6082
合金和不含 Zr 的 6082 合金在不同应变速率下进行热

变形实验，并对热变形过程中的动态再结晶与热处理

过程中的静态再结晶进行具体分析，研究 Zr 对合金亚

结构演变以及热变形过程中再结晶类型的影响。

1　实验材料与方法

实验材料购自东北轻合金研究院的商用铝合金

板材，其主要化学成分如表 1 所示，并对材料进行均匀

化处理。为了获得均匀的试样，保证每个试样之间状

态一致，使用线切割机沿垂直于轧制方向切割尺寸为

ϕ10 mm×15 mm 的圆柱形试样。在型号为 Gleeble-
3500 动态热模拟试验机上对试件进行等温压缩实验，

并在试样两端涂抹 90%（质量分数，下同）的油酸和

10% 的石蜡作为润滑剂，以减少摩擦的影响。为确保

温度分布均匀，样品以 10 ℃/s 的加热速度升温到指定

温度，并在压缩前保温 3 min。变形温度选取 400 ℃，

分别在 0. 01 s-1 和 1 s-1 的应变速率条件下，对圆柱体

试样进行等温压缩实验，使样品的真应变达到 0. 9。
为了使试样保持高温变形下产生的微观组织形态，热

变形实验结束后试样立即水冷。热处理过程中，试样

在 550 ℃时固溶 1 h，固溶结束后立即淬火至室温，后

续时效处理在 180 ℃下进行 12 h。为研究 6082 铝合金

中 Zr 对其微观组织的影响，采用 ZEISS EVO MA10
型扫描电子显微镜的电子背散射衍射（EBSD）对试样组

织进行表征，工作台倾斜角为 70°，工作距离为 15 mm。

EBSD 样品在 10%（体积分数）HClO4 和 90%（体积分

数）C2H5OH 的混合酸电解溶液中进行电解抛光，电解

过程保持温度为 25 ℃，电压采用 20 V，电解 8 s。获得

的 EBSD 数据采用 OIM，ATEX 软件进行分析。

表 1　6082铝合金和 Zr-6082铝合金的化学成分（质量分数/%）

Table 1　Chemical compositions of 6082 and Zr-6082 aluminum 
alloys （mass fraction/%）

Alloy
6082
Zr-6082

Si
0. 85
0. 83

Fe
0. 31
0. 29

Mn
0. 61
0. 62

Mg
1. 09
1. 06

Cr
0. 17
0. 18

Zn
0. 10
0. 10

Zr
—

0. 10

Ti
0. 09
0. 09

Al
Bal
Bal
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2　实验结果与分析

2. 1　微量 Zr添加对 6082铝合金亚晶组织的影响

通过将 EBSD 数据输入 Channel 5 软件，运用 Re‐
crystallized Fraction Component 功能获得亚晶尺寸分

布图。图 1 和图 2 分别为试样在 0. 01 s-1 和 1 s-1 两种

应变速率下的热变形态与热处理态亚晶尺寸分布图。

热处理后，Zr-6082 试样的亚晶尺寸小于 6082 试样，合

金的亚晶尺寸相较于热变形态略有增加，但 Zr-6082
试样的尺寸变化较小。在应变速率 1 s-1 下变形所获

得的亚晶尺寸与应变速率 0. 01 s-1下的结果相同，Zr-
6082 合金的亚晶尺寸小于 6082 试样，但在高应变速

图 1　6082（1）和 Zr-6082（2）合金在 ε̇=0. 01 s-1下的亚晶尺寸  （a）热变形态；（b）热处理态

Fig. 1　Subgrain size of 6082（1） and Zr-6082（2） alloys at ε̇=0. 01 s-1 （a）hot deformation state；（b）heat treatment state

图 2　6082（1）和 Zr-6082（2）合金在 ε̇=1 s-1下的亚晶尺寸  （a）热变形态；（b）热处理态

Fig. 2　Subgrain size of 6082（1） and Zr-6082（2） alloys at ε̇=1 s-1 （a）hot deformation state；（b）heat treatment state
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率下，热处理后亚晶尺寸明显增大，总体 Zr-6082 试

样的亚晶尺寸还是小于 6082 试样。两种应变速率下

Zr-6082试样的亚晶尺寸更小，表明添加 Zr可细化亚晶

尺寸。将两种应变速率进行对比，在高应变速率下的

亚晶尺寸经过热变形后明显增大，这是由于晶内残余

能更多，经过固溶时效处理后，能量被释放，晶粒长大。

位错密度可用核平均取向差（kernel average mis‐
orientation，KAM）表示，通过 ATEX 软件分析获得

KAM 图，图 3 和图 4 分别为合金 KAM 图与位错密度

数据对比图。结果表明，不同的亚晶尺寸对于晶内的

图 3　合金在 ε̇=0. 01 s-1（1）和 ε̇=1 s-1（2）KAM 图

（a）6082 合金热处理前；（b）6082 合金热处理后；（c）Zr-6082 合金热处理前；（d）Zr-6082 合金热处理后

Fig. 3　KAM images of alloys at ε̇=0. 01 s-1（1） and ε̇=1 s-1（2）
（a）6082 alloy before heat treatment；（b）6082 alloy after heat treatment；（c）Zr-6082 alloy before heat treatment；（d）Zr-6082 alloy after heat treatment
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位错演变存在影响。图 3 为 ε̇=0. 01 s-1 和 ε̇=1 s-1 时

合金晶内的 KAM 图，图 3（a-1），（b-1），（a-2），（b-2）分

别为 6082合金热处理前后的 KAM图，图 3（c-1），（d-1），

（c-2），（d-2）分别为 Zr-6082 合金热处理前后的 KAM
图。颜色越深，位错密度越高。可以看出，在两种应

变速率下，Zr-6082 合金位错密度均显著高于 6082 合

金，且应变速率为 1 s-1 时合金位错密度在固溶处理

后，由于较高的应变速率导致更多的晶内储能，固溶

处理过程中晶粒长大并释放能量，显著降低了试样的

位错密度。从图 4 的位错密度对比图可以发现，两种

速率下的热变形过程存在区别。 ε̇=0. 01 s-1时合金在

固溶前后位错密度下降幅度小，对应于 6082 合金的下

降趋势来计算，Zr-6082 合金位错密度提高了 0. 47×
1014 m-2；ε̇=1 s-1 时合金在固溶前后位错密度下降幅

度大，对应于 6082 合金的下降趋势来计算，Zr-6082 合

金位错密度提高了 0. 72×1014 m-2。统计两种速率下

的位错密度差值，6082 合金热变形后的差值为 0. 37×
1014 m-2，固溶后的差值为 2. 48×1014 m-2；Zr-6082 合

金热变形后的差值为 0. 25×1014 m-2，固溶后的差值为

3. 79×1014 m-2。由此可知，添加 Zr阻碍了再结晶的连

续形核，不连续动态再结晶是再结晶的主要机制，导致

Zr-6082合金晶界位错密度明显高于 6082合金。

2. 2　微量 Zr添加对 6082铝合金再结晶机制的影响

图 5 为变形温度 400 ℃，应变速率 0. 01 s-1下 6082
铝合金的晶粒结构，图中黑色粗线代表大角度晶界

（HAGBs，取向差>15°），白色细线表示小角度晶界

（LAGBs，取 向 差 介 于 2°~15°之 间）。 在 变 形 过 程

中，无论是否添加 Zr，原始晶粒被拉扯断裂成不规

则的变形带，大部分的晶粒为长条状，Zr-6082 合金

晶粒更为粗大，含有较少的细小晶粒，内部存在大

图 5　6082（1）和 Zr-6082（2）合金在 ε̇=0. 01 s-1下的反极图  （a）热变形态；（b）热处理态

Fig. 5　Inverse pole figure（IPF） of 6082（1） and Zr-6082（2） alloys at ε̇=0. 01 s-1 （a）hot deformation state；（b）heat treatment state

图 4　合金在 ε̇=0. 01 s-1（a）和 ε̇=1 s-1（b）位错密度数据对比图

Fig. 4　Dislocation density data comparison plots of alloys at ε̇=0. 01 s-1（a） and ε̇=1 s-1（b）
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量亚晶界。通过图 5（b-1），（b-2）可以看出，合金经

过固溶处理后，晶粒略有长大，这是因为发生了静

态再结晶，但由于热变形过程中应变速率较低，晶粒

内部储存能不多，晶粒略微长大，对比图 5（b-1），（b-2）
可以看出，Zr-6082 合金晶粒组织分布更加均匀。

图 6 为 6082 铝合金在变形温度 400 ℃ ，应变速

率 1 s-1 下的晶粒结构，与在应变速率为 0. 01 s-1 下

的组织类似，晶粒还是以长条状为主，细长的纤维

组织沿着垂直于等温压缩的方向分布。经过热变

形 处 理 后 ， 6082 合 金 中 存 在 许 多 细 小 的 晶 粒 ，而

Zr-6082 合金内部存在大量亚晶。固溶处理后，晶粒

以静态再结晶机制为主导，形成均匀且无位错的晶粒

结构。Zr-6082 合金组织更加细小，并存在更多未长

大的再结晶小晶粒，说明 Zr 的加入抑制了晶粒长大。

与 6082 合金相比，在两种应变速率下，6082 合金

晶粒内存在较多的等轴再结晶，而 Zr-6082 合金内部

的再结晶晶粒尺寸较小，说明 Zr 的加入抑制了合金的

再结晶。合金经过热变形后会发生连续动态再结晶

和不连续动态再结晶。不连续动态再结晶通常是沿

晶界形成的链状晶粒。连续动态再结晶新晶粒的形

成是由于变形引入的位错的连续累积，导致亚晶界

的增加，在形成具有低取向的位错亚晶界后，由于变

形过程中亚晶界含有的位错密度增加，使得新晶粒

长大，导致小角度晶界（LAGBs）渐渐转变为大角度

晶界（HAGBs，θ>15°），因此，可以通过中等角度晶

界（medium angle grain boundaries，MAGBs，15°> θ>
10°）来判断再结晶是否为连续动态再结晶的机制。

同 时 还 有 粒 子 激 发 形 核（particle stimulated nucle‐
ation，PSN）机制，它是由颗粒来刺激再结晶形核。

Zr 的加入使合金在变形过程中也可能会发生 PSN

机 制 。 在 两种合金的 IPF 图中可以看出 ，Zr-6082
合金主要以不连续动态再结晶（红色实线）为主，晶

内 包 含 一 些 PSN 机 制 导 致 产 生 的 再 结 晶（蓝 色

实线）。

采用透射电镜和扫描电镜拍摄了弥散相的尺寸

和形貌，如图 7（a），（b）所示，可见弥散相尺寸与蓝色

实线区域晶粒尺寸相近，由此可判断该蓝色实线区域

是 PSN 机制产生的再结晶。6082 合金以连续动态再

结晶（红色虚线）为主。添加 Zr 导致 6082 合金热变形

过程中动态再结晶机制发生变化，这是由于 Zr 被钉扎

在晶界上，阻碍了再结晶的连续形核，使再结晶机制

转变为不连续动态再结晶。

图 8 为合金在两种应变速率下热变形后的再结晶

晶粒尺寸，同样也能证明 Zr-6082 合金的再结晶晶粒

尺寸分布在更小的尺寸范围内，Zr 的加入抑制了再结

晶的长大。

图 6　6082（1）和 Zr-6082（2）合金在 ε̇=1 s-1下的反极图

（a）热变形态；（b）热处理态

Fig. 6　IPF of 6082（1） and Zr-6082（2） alloys at ε̇=1 s-1

（a）hot deformation state；（b）heat treatment state
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3　结论

（1）Zr 元素的加入使 6082 铝合金亚晶粒尺寸减

小，在同样的热处理条件下，应变速率 ε̇=0. 01 s-1 时

合金亚晶在经过热处理后尺寸变化不大，而应变速率

ε̇=1 s-1时经过热处理后的亚晶尺寸明显增大。

（2）添加 Zr使 6082 铝合金在热变形过程中的再结

晶以不连续动态再结晶为主，同时也发生了 PSN 机制

产生的再结晶，在热变形过程中，Zr 还起到了抑制再

结晶的作用。

（3）在相同条件下，Zr-6082 铝合金的位错密度均

显著高于 6082 铝合金，且 Zr-6082 铝合金的位错密度

较高，这是因为其内部储能更多。当应变速率 ε̇=1 s-1

时，合金固溶处理后位错密度显著下降，这是由于应

变速率高，晶内储能较多，固溶处理时晶粒长大释放

能量，导致位错密度降低。
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Nb含量对多孔 Ti-Nb合金组织
与力学性能的影响
Effect of Nb content on microstructure 
and mechanical properties of porous 
Ti-Nb alloys

苏 苏，李明骜*，刘俊逸，李 娟，高 宇，康文武

（重庆理工大学  材料科学与工程学院，重庆  400054）
SU　Su，LI　Ming’ao*，LIU　Junyi，LI　Juan，

GAO　Yu，KANG　Wenwu
（College of Materials Science and Engineering，Chongqing 

University of Technology，Chongqing 400054，China）

摘要：利用真空烧结技术制备获得不同含量 Nb 元素的多孔 Ti-Nb 合金，研究 Nb 元素含量对多孔 Ti-Nb 合金孔隙形貌、

孔隙率、显微组织、弹性模量以及耐磨损性能的影响。结果表明：随着 Nb 元素含量的增加，多孔 Ti-Nb 合金的孔隙形貌

无明显变化，其孔隙率逐渐增加。多孔 Ti-Nb 合金主要由 α 相和 β 相组成，其中，由于 Nb 元素中 β 相稳定作用，随着 Nb 元

素含量的增加，合金中 β 相的体积分数显著增加，合金的抗压强度和弹性模量逐渐降低。多孔 Ti-Nb 合金在模拟体液

（SBF）中的耐磨性主要受合金中 β 相和 α 相体积比的影响，当 β 相和 α 相体积比超过 61. 7/38. 3 时，合金的耐磨性逐渐

提高。

关键词：多孔 Ti-Nb 合金；组织演化；弹性模量；摩擦磨损性能

doi： 10. 11868/j. issn. 1001-4381. 2023. 000649
中图分类号： TG135；TB31  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2024）09-0141-09

Abstract：Porous Ti-Nb alloys with different contents of Nb elements were prepared by vacuum sintering 
technology.  The effects of Nb element contents on pore morphologies， porosities， microstructures， elastic 
modulus， and wear resistances of porous Ti-Nb alloys were investigated.  The results show that with the 
ascent of Nb element contents， the pore morphology of porous Ti-Nb alloys does not change significantly， 
and the porosities increase gradually.  The porous Ti-Nb alloys are mainly composed of α-p h a s e  a n d  
β-phase， in which， due to the β-phase stabilizing effect of Nb elements， the volume fraction of the β-phase 
in the alloys increases significantly with the increase of the Nb element content， and the compressive 
strength and elastic modulus of the alloys decrease gradually.  The wear resistance of porous Ti-Nb alloys 
in simulated body fluid （SBF） is mainly related to the volume ratio of β-phase to α-phase.  When the 
volume ratio of β-phase to α-phase exceeds 61. 7/38. 3， the wear resistance of the alloy gradually improves.
Key words：porous Ti-Nb alloy；microstructure evolution；elastic modulus；friction and wear property

钛及钛合金因其低密度，高比强度，优异的耐腐

蚀性、抗疲劳性和生物相容性等优点，在生物医学应

用方面尤其是骨植入修复领域具有广泛的应用前

景［1-3］。然而，钛及钛合金的弹性模量为 50~114 GPa，
与人骨的弹性模量（0. 3~30 GPa）不匹配会导致“应力

屏蔽”现象的产生，容易引起植入体出现松动或者断

裂［4-5］。通过向材料中引入孔隙结构制备获得多孔钛

及钛合金，可以大幅度降低材料的弹性模量，使其与

自然骨更为接近［6-7］，，同时三维连通的孔隙结构利于骨

组织的生长和血管化，促进种植体与人体骨组织的

结合［8-9］。

虽然随着孔隙结构的引入，多孔钛合金的弹性模

引用格式：苏苏，李明骜，刘俊逸，等 . Nb 含量对多孔 Ti-Nb 合金组织与力学性能的影响［J］. 材料工程，2024，52（9）：141-149.
SU Su，LI Ming’ao，LIU Junyi，et al. Effect of Nb content on microstructure and mechanical properties of porous Ti-Nb 
alloys［J］. Journal of Materials Engineering，2024，52（9）：141-149.
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量显著降低，但是仍然难以完全适配不同骨组织，以

形成植入体的有效替代［10-11］。β 相稳定元素（Mo，Nb，
Ta，Zr 等无毒元素）的引入可以进一步降低材料的弹

性模量，同时，基于钛合金组织演化的优化调控，能够

开发出无毒、低弹性模量的新型钛合金［12-13］。Nb 元素

具有良好的生物相容性，可以在降低钛合金弹性模量

的同时，降低 β 相转变温度，以增加（α+ β）两相区范

围［14］。有研究表明［15-17］，Nb 元素会显著影响致密钛合

金的显微组织演化和力学性能。Karre 等［15］利用放电

等 离 子 烧 结 技 术 制 备 获 得 了 致 密 Ti-（18. 75， 25， 
31. 25，原子分数/%）Nb 合金，并对其力学性能进行了

研究，发现 Ti-25Nb 合金在烧结过程中形成了均匀的

β 相组织，且 Ti-Nb 系合金的弹性模量为 80~90 GPa。
Fikeni 等［16］利用真空电弧重熔技术制备了 Nb 含量分

别为 13%（质量分数，下同）和 28% 的 Ti-Nb 合金，并

对其组织演化和拉伸性能进行了研究，实验结果表

明，铸态 Ti-Nb 合金的组织和力学性能均对 Nb 元素含

量较为敏感，随着 Nb 元素含量的增加，合金由马氏体

组织向 β 相组织演化，屈服强度、极限抗拉强度和杨氏

模量均显著降低。 Yang 等［17］研究了 Nb 含量对 Ti-
xNb-4Zr-8Sn 合金显微组织和力学性能的影响，发现

由于 Nb 元素中 β 相稳定作用，随着 Nb 元素含量增加，

合金中 β 相体积分数较高，组织由 α″+ β 双相结构

（Ti-（16%，20%，24%）Nb）逐渐演化为单一 β 相结构

（Ti-（28%，36%）Nb）），合金的杨氏模量逐渐降低，但

是当 Nb 元素含量超过 24% 时，合金杨氏模量逐渐

升高。

鉴于此，Nb 元素的引入有望进一步降低多孔钛合

金的弹性模量以适配人体不同部位骨组织的替代，此

外，除了应力屏蔽效应，耐磨性也是影响植入体在人体

中耐久性的另一重要因素，研究表明［18］，磨损导致骨植

入物的植入失败率占翻修手术的 22. 8%。因此，本工

作拟向多孔钛合金中添加不同含量的 Nb 元素制备获

得多孔 Ti-Nb 系合金，研究 Nb 元素含量对合金显微

组织演化以及弹性模量、摩擦磨损性能等力学性能的

影响。

1　实验材料与方法

1. 1　实验材料

原材料选用平均粒径约为 45 μm、纯度≥99. 95%
的纯钛粉和纯铌粉，粉末形貌 SEM 图如图 1 所示，钛

粉和铌粉均呈现出尖角的块状粉末，造孔剂采用平均

粒径为（300±150） μm 的 NaCl颗粒。

1. 2　合金制备

采用“混料—压制成形—脱盐—烧结”全流程粉

末冶金工艺，制备出直径为 40 mm、厚度为 15 mm 的

具有不同含量 Nb 元素的多孔 Ti-Nb 合金样品。Nb 原

子分数为 5%，10%，15%，20% 的 Ti-Nb 合金样品分

别标记为 TN5，TN10，TN15，TN20。多孔 Ti-Nb 合

金样品的配比如表 1 所示。首先，根据表 1 所示成分

称取纯钛粉和纯铌粉进行原料配比；然后，在型号为

PM400 的行星式球磨机中球磨，球料质量比为 3∶1，球
磨转速为 300 r/min，球磨时间为 30 min；最后，向混合

金属粉末中加入 20 g 的 NaCl 造孔剂并继续球磨，此

时，球料质量比为 1∶2，球磨转速为 240 r/min，球磨时

间为 40 min。球磨后将混合粉末注入不锈钢模具中，

并利用 CMT-5205GL 型微机控制电子万能试验机进

行坯料的压制，压制压力 800 MPa，保压时间为 90 s。
压制成形后将压坯在蒸馏水中浸泡 2 h 以进行脱盐，

之后放入干燥箱在 45 ℃干燥 12 h。干燥后将压坯置

入 ZM-100-16Y 型真空烧结炉中进行烧结，烧结前抽

真空并通氩气气氛保护，烧结工艺曲线如图 2所示。首

先，以 5 ℃/min 的升温速率升温至 200 ℃，保温 30 min，
随后以相同的升温速率继续升温至 1200 ℃并保温

30 min，最后以 5 ℃/min的降温速率随炉冷却至室温。

图 1　Ti（a）与 Nb（b）原料粉末 SEM 形貌

Fig. 1　SEM morphologies of Ti（a） and Nb（b） raw material powder
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1. 3　孔隙率表征

根据阿基米德排水法测试多孔 Ti-Nb 合金的孔隙

率 P，计算公式为：

P = 1 - ρ
ρ0

（1）

式中：ρ，ρ0 分别为烧结多孔 Ti-Nb 合金的密度和固体

Ti-Nb 合金的理论密度；ρ/ρ0为相对密度。固体 Ti-Nb
合金的理论密度 ρ0可由公式（2）计算：

ρ0 = 1/ ( mNb

ρNb
+ mTi

ρTi ) （2）

式中：mNb 和 mTi 分别为 Nb 和 Ti 的质量分数；ρNb 和 ρTi

分别为 Nb 和 Ti 的理论密度，其中 ρNb 为 8. 57 g/cm3，

ρTi 为 4. 51 g/cm3。

1. 4　组织表征

采用光学显微镜（OM）观察分析多孔 Ti-Nb 合金

的孔隙结构及孔隙分布。采用 X 射线衍射仪（XRD，

PANalytical Empyrean Series 2）进行物相分析，其中

XRD 分析的扫描步长为 0. 013°，扫描范围为 10°~90°。
利 用 扫 描 电 子 显 微 镜（SEM，JCM-7000）和 能 谱 仪

（EDS）对材料显微组织及元素分布进行观察。

1. 5　力学性能测试

室温单轴压缩实验在 CMT-5205GL 型电子万能

力学试验机上进行，其中，试样尺寸为 ϕ4 mm×8 mm，

应变速率为 0. 5 mm/min，分别对 TN5，TN10，TN15
以及 TN20 合金进行 3 次平行测试，获得样品的弹性

模量和抗压强度等力学性能数据。

1. 6　摩擦磨损性能测试

摩擦磨损性能测试在 Bruker UMT 型摩擦磨损测

试系统中进行，其中，试样尺寸为 15 mm×10 mm×
2 mm，采用 ZrO2 摩擦球，频率为 2 Hz，磨损轨迹长度

为 5 mm；实验运行时间为 30 min，在 Hank’s 模拟体液

（simulated body fluid，SBF）中 分 别 对 TN5，TN10，
TN15 以 及 TN20 合 金 进 行 3 次 平 行 测 试 。 采 用

ContourGT-K 型白光干涉仪对磨痕表面进行微观表

征，获得不同组别合金的磨损量，并对样品磨痕表面

形貌进行 SEM 观察。

2　结果与分析

2. 1　微观结构和相分析

图 3 为多孔 Ti-Nb 合金的光学显微组织。可以看

出，随着 Nb 元素含量的增加，合金的孔隙形貌与结构

变化不大，多孔 Ti-Nb 合金孔隙结构中分布着大量大

孔隙和小孔隙，其中大孔隙主要来源于制备过程中

NaCl 造孔剂颗粒的分解［19-20］，微小孔隙的形成主要归

因于“Kirkendall 效应”［21-22］。随着 Nb 元素原子分数由

5% 增加至 20%，大孔的平均孔径由 305. 70 μm 增大

到 354. 51 μm。此外，显微组织图中还可以观察到材

料中存在相互连接的孔隙，说明 Ti-Nb 合金的多孔结

构为三维连通，同时，随着 Nb 元素含量的增加，大孔

的连通性逐渐增强。根据公式（1），（2）计算出多孔

Ti-Nb 合金的密度和孔隙率如表 2 所示，密度范围为

2. 870~3. 065 g/cm3，与人骨的密度（1. 8~2. 1 g/cm3）

非常接近；孔隙率范围为 39. 58%~42. 82%，可以发

现，材料的孔隙率随着 Nb 元素含量的增加而增大，根

据 Ti-Nb 合金的二元相图［23］，真空烧结（烧结温度

1200 ℃）过程中不存在液相，烧结温度下 Nb 元素在 Ti
元素中的溶解度远高于 Ti 元素在 Nb 元素中的溶解

度［24］，容易导致传质不平衡以及 Kirkendall 气孔的形

成［21-22］，即 Nb 元素含量越高，形成的 Kirkendall微小孔

隙越多，由此导致孔隙率随之增加。有研究表明［9，25］，

理想的骨种植体材料孔隙率应在 30%~90% 之间。

可见，本研究中所制备多孔 Ti-Nb 合金的密度和孔隙

率均符合骨种植体材料的基本要求。

多孔 Ti-Nb 合金的 XRD 谱图如图 4 所示。由图

可见，多孔 Ti-Nb 合金主要由 α-Ti相（HCP）和 β-Ti相
（BCC）组成，相含量与 Nb 元素含量有关。当 Nb 元素

原子分数为 5% 时，合金中以 α 相为主，几乎没有 β 相，

随着 Nb 元素原子分数增加至 15%，β 相为主要相，且

存在少量 α 相；随着 Nb 元素原子分数进一步增加至

表 1　多孔 Ti-Nb合金的配比（原子分数/%）

Table 1　Matching ratio of porous Ti-Nb alloys 
（atom fraction/%）

Sample
TN5
TN10
TN15
TN20

Ti
95
90
85
80

Nb
5

10
15
20

图 2　多孔 Ti-Nb 合金的烧结工艺曲线

Fig. 2　Sintering process curve of porous Ti-Nb alloys
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20%，合金几乎全部由 β 相构成。利用 Findit软件的晶

体结构信息，导入 High-score plus 软件对 XRD 结果进

行物相半定量分析，获得多孔 Ti-Nb 合金相的体积分

数如表 3 所示，TN5 合金中 β 相体积分数仅为 16. 1%，

TN20 合金中 β 相体积分数高达 88. 7%。

利用 SEM 和 EDS 进一步表征多孔 Ti-Nb 合金的

微观结构如图 5 所示。由图 5 可见，合金组织中存在

深色和亮色区域，基于 β 元素的稳定作用以及 Nb 元素

的原子量［22，26］，初步判断颜色较暗和较亮的区域分别

为 α-Ti 和 β-Ti。EDS 结果表明，SEM 图中深色区域

为 α-Ti 相，亮色区域为 β-Ti 相。当 Nb 元素原子分数

为 5% 时，合金组织主要为板条状结构的 α-Ti相；随着

Nb 元素原子分数增加至 10% 和 15%，合金内 α-Ti 相
明显减少，逐渐形成等轴 β-Ti 晶粒，值得注意的是，

β-Ti 相晶粒中存在随机取向的针状结构 α-Ti 相，如

图 5（b），（c）所示。同时，有研究表明［13，27-28］，这种针状

α 相结构是一种魏氏组织，是由于烧结过程中 Nb 元素

对 Ti 的富集，针状 α 结构在中等缓慢冷却速率下 β→α
相转变而产生的，在低于 β 相温度下滑移系决定其形

核和生长取向。随着 Nb 元素原子分数进一步增加至

图 3　多孔 Ti-Nb 合金的光学显微组织

（a）TN5；（b）TN10；（c）TN15；（d）TN20
Fig. 3　Optical microstructures of porous Ti-Nb alloys

（a）TN5；（b）TN10；（c）TN15；（d）TN20

图 4　多孔 Ti-Nb 合金的 XRD 谱图

Fig. 4　XRD patterns of porous Ti-Nb alloys

表 2　多孔 Ti-Nb合金的密度和孔隙率

Table 2　Density and porosity of porous Ti-Nb alloys

Sample

TN5

TN10

TN15

TN20

Density/（g·cm-3）

2. 870

2. 923

3. 051

3. 065

Porosity/%

39. 58

40. 87

40. 95

42. 82

表 3　多孔 Ti-Nb合金相组成的体积分数和晶粒尺寸

Table 3　Volume fractions of phase composition and grain size 
in porous Ti-Nb alloys

Sample

TN5
TN10
TN15
TN20

Volume fraction of 
α-Ti/%
83. 9
62. 0
38. 3
11. 3

Volume fraction 
of β-Ti/%
16. 1
38. 0
61. 7
88. 7

Grain size/μm

25. 76
25. 38
24. 79
23. 13
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20%，由于 β 元素的稳定作用，针状 α 相逐渐消失，只能

观察到极少数较细的 α 相，合金几乎全部由等轴 β 相晶

粒组成。多孔 Ti-Nb 合金的平均晶粒尺寸如表 3 所

示，TN5，TN10，TN15 和 TN20 合金的平均晶粒尺寸

分别为 25. 76，25. 38，24. 79 μm 和 23. 13 μm，，随着 Nb
元素含量的增加，平均晶粒尺寸逐渐减小。

2. 2　室温压缩性能

图 6 为多孔 Ti-Nb 合金的室温压缩性能曲线，合

金极限抗压强度和弹性模量等力学性能指标如表 4 所

示。可以看出，合金应力-应变曲线具有相同的变化趋

势，最大应力和最大应变均随 Nb 元素含量的增加而

减小，说明多孔 Ti-Nb 合金的弹性模量和抗压强度均

随着 Nb 含量的增加而降低。随着 Nb 元素原子分数

由 5% 增 加 至 20%，合 金 极 限 抗 压 强 度 从 331. 246 
MPa 下降到 185. 499 MPa，弹性模量从 9. 451 GPa 下

降到 5. 160 GPa。
多孔 Ti-Nb 合金的室温力学性能与其孔隙率、晶

粒尺寸以及相组成等因素密切相关。研究表明［25，29］，

多孔材料的强度对孔隙率非常敏感，孔隙率的增加会

严重削弱合金的连续性和孔壁支撑力，进而降低多孔

图 5　多孔 Ti-Nb 合金 SEM 图和 EDS 元素分布

（a）TN5；（b）TN10；（c）TN15；（d）TN20
Fig. 5　SEM images and EDS element distribution of porous Ti-Nb alloys

（a）TN5；（b）TN10；（c）TN15；（d）TN20
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材料的强度；同时，孔隙率的增加导致弹性模量的降

低。在本研究中，随着 Nb 元素含量的增加，多孔 Ti-
Nb 合金的孔隙率逐渐增大，导致合金的弹性模量和抗

压强度降低。此外，随着 Nb 元素原子分数从 5% 增加

至 20%，合金中 α 相向 β 相转变，最终几乎由单一 β 相

构成。相比 α 相，β 相具有较低的强度［30］，同时，β 相稳

定元素会降低晶格间结合力从而直接导致弹性模量

降低［13，21，31-33］。XRD 和 SEM 结果表明（图 4，5），随着

Nb 元素含量的增加，分布在多孔 Ti-Nb 合金中 β 相体

积分数增大，β 相含量的增加，有利于降低多孔 Ti-Nb
合金的弹性模量。

此 外 ，许 用 应 变 为 强 度 与 模 量 之 比（ratio of 
strength to modulus，RSM），是骨科植入体应用的重要

参数［29，34］。RSM 越高，说明材料越适合于骨科应用。

本研究中多孔 TN5，TN10，TN15 和 TN20 合金的压

缩 RSM 值分别为 0. 035，0. 051，0. 046 和 0. 036，均高

于致密钛合金（<0. 01）［34］的数倍。可见，本研究中制

备的多孔 Ti-Nb 合金基本满足骨科植入体应用要求。

2. 3　摩擦磨损性能

图 7 为多孔 Ti-Nb 合金在 Hank’s模拟体液（SBF）
环境中的摩擦因数与二维磨损痕迹曲线图，合金三维

磨损形貌图如图 8 所示。如图 7（a）所示，TN5 合金的

摩擦因数最小，稳定在 0. 45 左右，TN20 合金的摩擦因

数最大，趋近于 0. 6，当 Nb 元素原子分数为 10% 和

15% 时，合金的摩擦因数相差不大，在 0. 5 左右。如图

7（b）所示，随着 Nb 元素含量增加，多孔 Ti-Nb 合金的

磨损量呈现出先增大再减小的趋势。多孔 Ti-Nb 合金

在 SBF 中的磨损量及磨损率如表 5 所示，同一条件下，

TN5，TN10，TN15，TN20 合 金 的 磨 损 率 分 别 为

0. 100，0. 105，0. 091，0. 077 mm3·N-1·m-1。

多孔 Ti-Nb 合金的磨痕表面形貌 SEM 图如图 9
所示。TN5 合金的磨痕表面存在明显的犁沟，局部区

域有剥落现象，其摩擦磨损行为主要以磨粒磨损为

主，磨损过程伴随着一定程度的黏着磨损。随着 Nb
元素原子分数增加至 10% 和 15%，附着在磨痕表面的

磨屑逐渐增加，剥落现象明显。当 Nb 原子分数进一

步增加至 20% 时，TN20 合金的磨痕表面剥落较多，甚

至出现剥落坑。以上结果表明，多孔 Ti-Nb 合金的摩

擦磨损过程伴随着磨粒磨损以及黏着磨损，并且随着

Nb 元素含量增加，合金的摩擦磨损行为逐渐以黏着磨

损为主。

钛合金的耐磨性与孔隙率、显微组织等因素密切

相关。有研究表明［19，35-37］，孔隙率与磨损机制之间没

有明确的定性关系。Wu 等［36］研究了孔隙率为 18% 和

36% 的 NiTi 试样磨损行为，发现孔隙率为 36% 的试

样比孔隙率为 18% 的试样耐磨性好，主要是由于在磨

表 4　多孔 Ti-Nb合金的弹性模量与抗压强度

Table 4　Elastic modulus and compressive strength of 
porous Ti-Nb alloys

Sample

TN5
TN10
TN15
TN20

Elastic modulus/
GPa
9. 451
5. 923
5. 355
5. 160

Ultimate compressive 
strength/MPa
331. 246
307. 374
246. 577
185. 499

Yield strength/
MPa
178. 529
149. 232
146. 545
110. 755

图 6　多孔 Ti-Nb 合金的压缩应力-应变曲线

Fig. 6　Compressive stress-strain curves of porous Ti-Nb alloys

图 7　多孔 Ti-Nb 合金在 SBF 中的测试结果  （a）摩擦曲线；（b）二维磨损痕迹

Fig. 7　Test results of porous Ti-Nb alloys in SBF （a）friction curves；（b）2D wear traces

146



第  52 卷  第  9 期 Nb 含量对多孔 Ti-Nb 合金组织与力学性能的影响

损过程中，磨屑填充在孔隙中增加了磨损的接触面积

所致。相反地，Liu 等［37］研究了孔隙率分别为 24% 和

38% 的多孔纯钛的摩擦磨损性能，发现多孔纯钛的耐

磨性随孔隙率的增加而降低，其主要原因是，材料整

体孔隙率增加导致断裂现象的发生，进而造成了更高

的磨屑堆积。同时，差别较大的晶粒尺寸会显著影响

多孔材料的耐磨性［38-39］。此外，针对相含量对材料耐

磨性的影响，Chapala 等［40］采用真空电弧重熔法制备

图 8　多孔 Ti-Nb 合金在 SBF 中测试的三维表面形貌图

（a）TN5；（b）TN10；（c）TN15；（d）TN20
Fig. 8　Three-dimensional surface topographies of porous Ti-Nb alloys tested in SBF

（a）TN5；（b）TN10；（c）TN15；（d）TN20

表 5　多孔 Ti-Nb合金在 SBF中的磨损量及磨损率

Table 5　Wear amount and wear rate of porous 
Ti-Nb alloys in SBF

Sample

TN5

TN10

TN15

TN20

Wear amount/mm3

3. 011

3. 152

2. 744

2. 326

Wear rate/（mm3·N-1·m-1）

0. 100

0. 105

0. 091

0. 077

图 9　多孔 Ti-Nb 合金磨损表面 SEM 图  （a）TN5；（b）TN10；（c）TN15；（d）TN20
Fig. 9　SEM images of worn surface of porous Ti-Nb alloys （a）TN5；（b）TN10；（c）TN15；（d）TN20
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了 Ti-35Nb-4Sn，Ti-29Nb-13Ta-7Zr 和 Ti-24Nb-4Zr-
8Sn 三种成分的 Ti-Nb 合金，对样品进行了耐磨性测

试，发现由于 Nb 元素对 β 相的稳定作用，合金的耐磨

性主要受 β 相和 α 相体积比的协同影响。

鉴于此，本研究中随着 Nb 元素含量增加，多孔

Ti-Nb 合金孔隙率提高，孔隙率提高主要源于 Kirken‐
dall微孔的增多，其在 39%~43% 范围内变化；合金的

平均晶粒尺寸随着 Nb 元素含量的增加而减小，从

25. 76 μm 减小至 23. 13 μm；可见，孔隙率和晶粒尺寸

均在较小范围内变化。相较于多孔 Ti-Nb 合金中孔

隙率和晶粒尺寸的微小变化，随着 Nb 元素含量增加，

多孔 Ti-Nb 合金中相含量变化极为显著，其中，β 相

体积分数显著增加，α 相体积分数急剧减小，TN5 合

金中 β 相的体积分数仅为 16. 1%，而 TN20 合金中 β
相的体积分数却高达 88. 7%。由此可知，相含量的

显著变化主导了显微组织对多孔 Ti-Nb 合金耐磨性

的影响。摩擦磨损实验结果表明，多孔 Ti-Nb 合金

的磨损量随着 Nb 元素含量的增加，呈现出先增加再

减少的趋势，随着 Nb 元素原子分数由 5% 增加至

20%，合金磨损量从 3. 011 mm3先增加至 3. 152 mm3，

再减少至 2. 744 mm3，最终减少至 2. 326 mm3。当 Nb
元素原子分数为 15% 时，TN15 合金磨损量明显减

少，此时多孔合金中 β 相和 α 相的体积比为 61. 7/
38. 3，随 着 Nb 元 素 原 子 分 数 进 一 步 增 加 至 20%，

TN20 合金的磨损量相较于 TN15 合金进一步减少，

此时，合金中 β 相和 α 相的体积比为 88. 7/11. 3。因

此，综合上述分析可得，多孔 Ti-Nb 合金在 SBF 中的

耐磨性主要受合金中 β 相和 α 相的体积比（即相含量）

的影响，同时，当 β 相和 α 相体积比超过 61. 7/38. 3
时，合金的耐磨性逐渐提高。

3　结论

（1）多孔 Ti-Nb 合金主要由 α 相和 β 相组成，其中，

β 相的体积分数随着 Nb 元素含量的增加逐渐提高；当

Nb 元素原子分数为 10% 和 15% 时，合金组织中存在

针状的 α 相。

（2）随着 Nb 元素含量增加，多孔 Ti-Nb 合金的孔

隙率和 β 相含量逐渐增加，其弹性模量和抗压强度逐

渐降低。

（3）多孔 Ti-Nb 合金在 SBF 中的耐磨性主要受合

金中 β 相和 α 相的体积比（即相含量）的影响，同时，当

β 相和 α 相的体积比超过 61. 7/38. 3 时，合金的耐磨性

逐渐提高。
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热敏变色调温双功能性微胶囊的
制备及其应用
Preparation and application of thermochromic 
and thermoregulation bi-functional 
microcapsules
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摘要：针对现有的热敏变色微胶囊中相变溶剂热焓值低、包覆率低等问题，以发色剂 2′-氯-6′-（二乙氨基）荧烷、显色剂

双酚 A 和相变材料十六酸十二酯作为复合芯材，以密胺树脂作为壁材，通过原位聚合法制备兼具可逆热敏变色性和蓄热

调温性的双功能微胶囊，研究微胶囊的表面形貌、热性能和变色性能。结果表明：控制 2′-氯-6′-（二乙氨基）荧烷、双酚 A
和十六酸十二醇酯三者质量比为 0. 3∶4∶60，在芯壁材料质量比 0. 8∶1 条件下制备的微胶囊具有光滑的圆球形外观，平均

粒径约 3 μm，包覆率达到 86. 4% 时，微胶囊潜热值可达 138. 3 J/g，经 120 次升降温后仍有灵敏的颜色恢复性。将该热敏

变色调温微胶囊以丝网印花的方式应用于棉织物，印制织物潜热值可达到 9. 74 J/g，在 25~40 ℃范围内可实现红色到白

色之间的快速变色，具有良好的蓄热调温性和热致变色响应性。

关键词：热敏变色；蓄热调温；微胶囊；丝网印花

doi： 10. 11868/j. issn. 1001-4381. 2023. 000011
中图分类号： TB332  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2024）09-0150-08

Abstract：Aiming at the current problems of low enthalpy value and low coverage rate of phase change 
solvent in thermochromic microcapsules， the bi-functional microcapsules with reversible thermochromic 
property， and heat storage and temperature regulation properties were prepared by in-situ polymerization 
using chromogenic agent 2′-chloro-6′-（diethylamino） fluorane， chromogenic agent bisphenol A， and phase 
change material hexadecanoic acid dodecanol ester as the composite core materials and melamine resin as 
the wall material.  The surface morphology， thermal properties， and discoloration properties of the 
microcapsules were studied.  The results show that when the mass ratio of 2′-chloro-6′-（diethylamino） 

引用格式：蔡钦泽，叶景鹏，张国庆，等 . 热敏变色调温双功能性微胶囊的制备及其应用［J］. 材料工程，2024，52（9）：150-157.
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第  52 卷  第  9 期 热敏变色调温双功能性微胶囊的制备及其应用

fluorane， bisphenol A， and hexadecanoic acid dodecanol ester is 0. 3∶4∶60 and the mass ratio of core to 
wall materials is 0. 8∶1， the prepared microcapsules have smooth and spherical shape，the average particle 
size is about 3 μm，the encapsulation rate reaches 86. 4%， the latent heat value is 138. 3 J/g， showing good 
color recovery after 120 cycles of temperature rising and cooling.  After this microcapsules are applied on 
cotton fabrics by screen printing， the latent heat value of the printed fabric can reach 9. 74 J/g， and the fast 
reversible color change from red to white in the range of 25-40 ℃ can be achieved，exhibiting good heat 
storage temperature regulating property and thermal color changing response property.
Key words：thermochromism；heat storage and temperature regulation；microcapsule；screen printing

热敏变色微胶囊是一种具备可逆热致变色功能

的智能材料［1-3］，在航空航天、纺织、指示［4-5］等领域有

较大的应用潜力。常见的有机热敏变色微胶囊通常

采用高级脂肪醇、脂肪酸、酯和酰胺等作为固体有机

溶剂［6］。Li 等［7］以 2-［4-（苄氧基）苯基］乙基癸酸酯为

溶剂制备热敏变色微胶。Zhang 等［8］以十四醇为溶剂

制备热敏变色微胶囊。Sheng 等［9］以 DAE 为溶剂，并

加入不同碳链长度的脂肪醇制备热敏变色微胶囊。

但是，由于相变溶剂热焓值低、包覆率低等问题，热敏

变色微胶囊在调温蓄热方面的研究鲜见报道。

热敏变色微胶囊的芯材通常由发色剂、显色剂和

相变溶剂组成。其中，相变溶剂不仅可以决定微胶囊

的热敏变色温度［10-11］，且在特定的温度范围内能通过

改变自身的物质状态吸收或释放潜热而具备调温蓄

热性。因此，选择合适的相变溶剂并提高包覆率有望

赋予其良好的蓄热调温性［12］。本团队研究表明十六

酸十二醇酯的相变转化温度接近人体体温（≈35 ℃）、

潜热值高（≈200 J/g）、过冷度低、热分解温度较高

（≈212 ℃）、成本低廉，适用于热敏变色调温微胶囊的

开发及在纺织品上的应用［13］。

本工作以 2′-氯-6′-（二乙氨基）荧烷（PSD-HR）、

双酚 A（BPA）和十六酸十二醇酯（PDH）复配物作为

芯材，以密胺树脂［14］作为壁材，通过原位聚合法［15］制

备可逆热敏变色调温微胶囊，以丝网印花的方式应用

于棉织物上，研究相关的变色性能和蓄热调温性能。

1　实验材料与方法

1. 1　实验材料

双酚 A（分析纯，购自上海麦克林生化科技有限公

司）；十六酸十二醇酯（分析纯，购自莱芜汶源新材料

科技有限公司）；失水山梨醇油酸酯（司班-80，化学纯，

购自杭州高晶精细化工有限公司）；三聚氰胺（MEL，

分析纯，购自上海麦克林生化科技有限公司）；甲醛溶

液（FAS，浓度 36%，购自上海麦克林生化科技有限公

司）；2′-氯-6′-（二乙氨基）荧烷（分析纯，购自武汉海

山科技有限公司）。

1. 2　实验方法

1. 2. 1　热敏变色调温芯材的制备

以 PSD-HR 为发色剂、BPA 为显色剂、PDH 为相

变溶剂制备热敏变色调温芯材。对芯材配方进行优

选，热敏变色调温芯材配方设计如表 1 所示，样品分别

命名为 R1，R2，R3，A1，A2，A3，A4，H1，H2，H3。取

BPA 加入 PDH 中，置于 80 ℃水浴中搅拌 1 h 直至颗粒

完全溶解，再加入 PSD-HR，以 320 r/min 转速搅拌反

应 1 h 直至粉末完全溶解，即得热敏变色调温芯材。

1. 2. 2　热敏变色调温微胶囊的制备

在烧杯中加入上述 15. 0 g 芯材和 1. 4 g 司班-80，
再加入 100 mL 去离子水，并将其置于 60 ℃水浴中，调

控乳化转速（高速乳化机，T18 型）至 12000 r/min，搅
拌 25 min 制成芯材乳液。将 16. 5 g FAS 和 10. 0 g 
MEL 加至 100 mL 去离子水中，再加入 5%（质量分数，

下同）碳酸钠溶液调控乳液 pH 值至 8. 5。将上述乳液

倒入三颈烧瓶中，在 80 ℃水浴中以 360 r/min 转速搅

拌反应 40 min 后将水浴温度降至 70 ℃。按比例加入

热敏变色调温芯材乳液，使用 5% 柠檬酸溶液将乳液

pH 值调至 5，继续以 360 r/min 转速搅拌 6 h，即得微胶

囊乳液。经烘干后在正己烷溶液中超声（G-040 型超

声清洗机）2 min，抽滤烘干制得微胶囊粉末。对芯壁

表 1　热敏变色调温芯材组分质量比

Table 1　Mass ratio of thermochromic temperature regulating 
core materials component

Sample
R1
R2
R3
A1
A2
A3
A4
H1
H2
H3

PSD-HR
0. 2
0. 3
0. 4
0. 3
0. 3
0. 3
0. 3
0. 3
0. 3
0. 3

BPA
4
4
4
3
4
5
6
4
4
4

PDH
60
60
60
60
60
60
60
40
60
80
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材料质量比进行优选，芯壁材料质量比如表 2 所示，并

分别命名为 M1，M2，M3，M4，M5。

1. 2. 3　热敏变色调温棉织物的制备

将 2 g 增稠剂加入 98 g 去离子水中，搅拌均匀制

成母液，在烧杯中倒入 30 g 母液，加入黏合剂 4 g、去离

子水 10 g 和热敏变色调温微胶囊 5 g，搅拌均匀后制成

热敏变色调温色浆，采用丝网印花工艺，将色浆印制

于棉织物表面。经 80 ℃烘干 5 min 后制得热敏变色调

温棉织物。

1. 3　测试与表征

应用场发射扫描电镜（ALTRA55 型）表征微胶囊

样品的表面形貌，测试前样品经过真空喷金处理，设

定工作电压为 1. 5 kV。应用红外光谱仪（Nicolt 5700
型），设定扫描分辨率 4 cm-1，波数区间在 500~4000 
cm-1，扫描次数为 32 次，采用 KBr 压片法表征样品特

征官能团。应用光量热差示扫描量热仪（Q2000 型）以

10 ℃/min 的升温速率测试样品 0~50 ℃的 DSC 曲线，

计算潜热值和相变温度，并通过式（1）计算微胶囊样

品包覆率 ER：

ER = ΔH MPCM

ΔH c C
× 100% （1）

式中：ΔHMPCM 和 ΔHc分别表示微胶囊和芯材的相变潜

热值；C 为微胶囊制备过程中芯壁材料的质量比值。在

N2保护下，应用热重分析仪（TG209F 型）以 10 ℃/min 
的升温速率测试样品 20~600 ℃的失重曲线。将样品

包裹在迷你温度记录仪（RC-4）的探针上，加热到

70 ℃，取出后降温到 20 ℃，记录样品的温度变化，绘制

降温曲线。应用热红外成像仪（Ti400）拍摄样品升温

到 45 ℃时的热红外成像照片。将样品置于标准光源

箱（Judge-Ⅱ型）中，在 D65 光源下于 20~40 ℃应用数

码相机拍摄记录样品的颜色变化过程。

2　结果与讨论

2. 1　变色调温微胶囊的制备研究

图 1 为发色剂 PSD-HR 添加量分别为 0. 2，0. 3，

0. 4 g 制备的芯材（R1，R2，R3）在 40 ℃和 20 ℃的颜色

变化。在该变色调温微胶囊中，发色剂 PSD-HR、显

色剂 BPA 和相变溶剂 PDH 共同组成芯材。控制 BPA
和 PDH 用量不变，在 40 ℃时，R1 和 R2 芯材均呈无色

透明，R3 芯材呈淡红色且有沉淀物，说明过多的发色

剂无法完全溶解于相变溶剂；从 40 ℃降温至 20 ℃后，

R1 和 R2 芯材均产生变色现象。其中，R2 芯材从无色

转变成深红色，变色效果尤为显著。因此，基于发色

剂 PSD-HR 在相变溶剂中的溶解和变色效果，R2 样品

性能较好。

图 2 为显色剂 BPA 添加量分别为 3，4，5，6 g 制备

的芯材（A1，A2，A3，A4）在 40 ℃和 20 ℃下的变色情

况。在该热敏变色体系中，发色剂 PSD-HR 和显色剂

BPA 共同作用决定芯材的颜色，其中，BPA 用量主要

影响变色体系的颜色深度。保持芯材中发色剂与相

变溶剂的比例不变，可以发现，与图 1 中发色剂用量对

芯材颜色变化的影响规律相似，从 40 ℃降温到 20 ℃，

随着体系中 BPA 用量逐渐增加，芯材红色逐渐加深，

但仅有 A2 芯材可以观察到从无色到红色的显著颜色

变化，因此 A2 样品性能最佳。

图 3 显示了在相变溶剂 PDH 添加量分别为 40，

表 2　芯壁材料质量比

Table 2　Mass ratio of core to wall materials

Sample
M1
M2
M3
M4
M5

Core material
0. 4
0. 6
0. 8
1. 0
1. 2

Wall material
1
1
1
1
1

图 1　不同 PSD-HR 用量的芯材（R1，R2，R3）在 40 ℃和

20℃下颜色变化

Fig. 1　Color changes of core materials （R1， R2， R3） with different 
PSD-HR dosages at 40 ℃ and 20 ℃

图  2　不同 BPA 用量的芯材（A1，A2，A3，A4）在 40 ℃和

20 ℃下颜色变化

Fig. 2　Color changes of core materials （A1，A2，A3，A4） with 
different BPA dosages at 40 ℃ and 20 ℃
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60，80 g 下制备的芯材（H1，H2，H3）的颜色和热性能

变化。相变溶剂决定热敏变色材料的变色温度，同时

也是实现蓄热调温功能性的关键材料。当发色剂和

显色剂能够较好地溶于相变溶剂时，变色组合物在反

复冷却和加热过程后能够保持良好的可逆变色效果，

而相变溶剂的潜热值及其包覆率则决定了微胶囊材

料的蓄热调温效果。由变色图可见，在 20 ℃时 H1 芯

材略呈粉红色，H2 和 H3 基本保持透明澄清；在 40 ℃
时，3 组芯材均呈红色，但是，从 1→3 颜色深度显著下

降。其中，H1 芯材中相变溶剂用量最低，发色剂和显

色剂明显溶解不完全并伴有沉淀，H3 芯材则呈浅粉

红，说明相变溶剂用量过多，只有 H2 芯材在 40 ℃时呈

透明清澈，20 ℃时则呈鲜艳红色。由 DSC 图可见，随

着相变溶剂 PDH 用量的增加，芯材中 PDH 的占比从

90. 3% 上 升 至 94. 9%，而 芯 材 潜 热 值 由 相 变 溶 剂

PDH 决定，因此芯材的潜热值也有少量增加。但综合

考虑芯材的变色和调温性能， H2 样品性能最适宜。

图 4 显示了芯壁比为 0. 4∶1，0. 6∶1，0. 8∶1，1. 0∶1，
1. 2∶1（M1，M2，M3，M4，M5）制备的热敏变色调温微

胶囊的热性能。微胶囊中芯材与壁材的投料比会显

著影响其性能。由图可知，该微胶囊的相转变温度约

在 35 ℃左右，基本符合相变溶剂 PDH 的相转变温度

范围。作为微胶囊芯材的重要组成，相变溶剂的潜热

值越高，其在微胶囊中的包覆率越高，微胶囊的热焓

值也会越高。由图 4 可见，随着热敏变色调温微胶囊

中芯壁比的增加，相变溶剂用量提高，微胶囊的热焓

值显著增加。但是，过度增加芯壁比也会影响壁材对

相变溶剂的包覆。当芯壁比为 0. 6∶1 时，微胶囊包覆

率达到最高为 88. 8%；当芯壁比为 0. 8∶1 时，包覆率略

降为 86. 4%，但因相变材料用量的增加，相应地，微胶

囊的 ΔHm也达到最高为 138. 3 J/g，此后芯壁比的增加

反而导致相变溶剂包覆率的下降，因此，微胶囊的热

焓值相应降低。考虑到包覆率与热焓值， M3 样品性

能最佳。

2. 2　微胶囊表面形貌及粒径分析

图 5 显示了热敏变色调温微胶囊的表面形貌和粒

径分布。如图 5（a）所示，该微胶囊呈光滑的圆球状，具

有良好的包覆完整性，微胶囊之间无明显的粘连和团

聚，平均粒径约 3 μm，该结果也与粒径分布图（图 5（b））
的结果吻合。

图 4　不同芯壁材料质量比的微胶囊 DSC 曲线

Fig. 4　DSC curves of microcapsule with different core 
to wall mass ratios

图 5　热敏变色调温微胶囊 SEM 图（a）及粒径分布图（b）
Fig. 5　SEM image （a） and particle size distribution curve （b） of thermochromic temperature regulating microcapsules

图 3　不同 PDH 用量的芯材（H1，H2，H3）在 40 ℃和

20 ℃下颜色变化和 DSC 曲线

Fig. 3　Color changes and DSC curves of core materials （H1，H2，H3） 
with different PDH dosages at 40 ℃ and 20 ℃

153



材料工程 2024 年  9 月

图 6 为热敏变色调温芯材、密胺树脂壁材及微胶

囊的红外光谱图。从芯材谱图可知，3444 cm-1处可归

属为分子间氢键的伸缩振动吸收峰；2850，2910 cm-1

归属为次甲基的伸缩振动峰；1730 cm-1归属为羰基的

伸缩振动峰；1210 cm-1 归属为 C—O—C 的伸缩振动

峰；1320 cm-1归属于叔胺类 C—N 的伸缩振动峰。从

壁材的谱图可知，3400 cm-1处归属于仲氨基 N—H 的

伸缩振动峰；1550，1330，812 cm-1 归属为三嗪环的骨

架振动吸收峰，1487 cm-1归属为叔胺类 C—N 的伸缩

振动吸收峰，1155 cm-1 归属于 C—O—C 的伸缩振动

吸收峰。与芯材和壁材的图谱比较可知，微胶囊的红

外谱图中涵盖了芯材和壁材的特征吸收峰，如芯材中

次甲基的伸缩振动峰、羰基的伸缩振动峰和壁材中叔

胺类 C—N 伸缩振动峰、仲氨基 N—H 伸缩振动峰等，

且无新化学物质生成。根据测试结果可知，热敏变色

调温芯材未与壁材发生反应，微胶囊中仅包含这两类

化学物质。

采用 TG 研究热敏变色调温芯材、密胺树脂壁材

和微胶囊的热降解行为，结果如图 7 所示。与壁材和

微胶囊不同，芯材仅在 180~320 ℃有 1 个失重阶段，失

重率几乎达到 100%。密胺树脂壁材则可分为 4 个失

重阶段：第 1 阶段在 0~100 ℃之间，主要归因于水分的

蒸发，失重率约 4%；第 2 阶段在 100~205 ℃之间，为

密胺树脂极少量的降解，失重率约 2%；第 3 阶段在

205~335 ℃之间，密胺树脂开始缓慢裂解，失重率约

10%；第 4 阶段在 335~720 ℃之间，密胺树脂裂解速

度加快，失重率约 84%。与壁材相似，热敏变色调温

微胶囊的热降解过程也可分为 4 个阶段：第 1 阶段在

0~100 ℃之间，失重率约 3%，其中，芯材质量没有明

显变化，壁材与微胶囊均有轻微失重，可归因于水分

的蒸发；第 2 阶段在 100~205 ℃之间，失重率约 3%，

主要是壁材的降解及未被完全包覆的芯材的部分裂

解逃逸；第 3 阶段在 205~370 ℃之间，失重率约 36%，

归属于微胶囊中部分壁材和芯材的裂解；第 4 阶段在

370~720 ℃之间，失重率约 58%，归因于壁材高温裂

解、芯材消失，微胶囊被完全破坏。

由上述分析可知，芯材的热裂解温度在 205 ℃左

右，但在密胺树脂的包覆下，微胶囊的热裂解温度移

至 370 ℃左右，这表明微胶囊化对热敏变色调温芯材

起到显著的保护作用，赋予良好的热稳定性。

图 8 为热敏变色调温芯材与微胶囊的 DSC 曲

线。如图可见，在升温过程中，芯材在 31~45 ℃ 吸

热，相变潜热约为 200 J/g；微胶囊在 32~44 ℃吸热，

相变潜热约为 138 J/g；在降温过程中，芯材在 35~25 ℃
放热，相变潜热约为 197 J/g；微胶囊在 35 ℃开始放

热，相变潜热约为 130 J/g。对比两者 DSC 曲线可

知，芯材与微胶囊的熔融和结晶温度范围基本一致，

计算主吸热峰的面积可知，微胶囊中芯材包覆率约

为  86. 4%。由上述 DSC 结果可知，该微胶囊的相转

变温度处于人体的舒适温度范围内，可以实现人体

温度变化时的变色预警提醒应用，也可以通过吸放

热的双向温度调节作用，为人体提供舒适的微环境

温度。

图 7　芯材、壁材和微胶囊热重曲线图

Fig. 7　Thermogravimetric curves of cores material，wall material， 
and microcapsule

图 6　芯材、壁材和微胶囊 FT-IR 谱图

Fig. 6　FT-IR spectra of core materials，wall materials，
and microcapsules

图 8　芯材与微胶囊 DSC 曲线

Fig. 8　DSC curves of core material and microcapsule
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图 9 为将 65 ℃的微胶囊和相变溶剂 PDH 放置于

环境温度为 28 ℃时的降温曲线。由图可见，微胶囊与

相变溶剂均在 37 ℃左右出现平台，其中，微胶囊的平

台期在 330 s 左右，从 40 ℃降温至 30 ℃需 1120 s，说明

所制备的热敏变色调温微胶囊具有良好的蓄热调温

能力。

图 10 显示了热敏变色调温微胶囊粉末在 25 ℃和

40 ℃下变色情况。由图可见，微胶囊粉末在 25 ℃和

40 ℃实现了红色↔白色的颜色可逆变化，其响应温度

范围与相变溶剂材料 PDH 的结晶和熔化温度区域

一致。

表 3 为热敏变色调温微胶囊在反复升降温循环后

的变色灵敏性参数。由表可知，即使经历了 120 次升

降温循环，微胶囊在升温阶段仍表现出几乎完美的实

时变色行为，在降温阶段也几乎实时恢复颜色，即对

温度变化保持了快速热敏变色响应性。

2. 3　微胶囊在棉织物上的应用研究

图 11 显示了不同环境温度下热敏变色调温微胶

囊印制棉织物的变色情况。在 25 ℃时，棉织物呈现深

红色，随着环境温度逐渐升高，织物的红色逐渐变浅，

当升温至 40 ℃时，织物上最初的红色几乎完全消失，

再进一步降温至 25 ℃，棉织物又逐渐恢复到深红色。

该升降温循环过程表明热敏变色调温微胶囊印制棉

织物对温度变化具有良好的热致可逆变色响应性。

图 12 显示经微胶囊丝网印花的棉织物在 25 ℃和

40 ℃时的光学图像。如图 12 所示，微胶囊丝网印花图

像在棉织物上时可在 25 ℃和 40 ℃实现红色↔白色的

颜 色 可 逆 变 化 ，且 印 制 图 像 轮 廓 清 晰 ，颜 色 变 化

明显。

图 13 为热敏变色调温微胶囊印制前后棉织物的

DSC 曲线。如图 13 所示，棉织物原样没有熔融峰，而

印制织物在 35 ℃开始熔融，相变潜热达到 9. 74 J/g，
具有良好的蓄热调温性。

图 14 为热敏变色调温微胶囊印制前后棉织物的

热红外成像图。将原样棉织物（图 14（a））和微胶囊印

制棉织物（图 14（b））放置在热台上，并将热台由 20 ℃
升 温 至 45 ℃ 。 图 14（a）显 示 当 热 台 表 面 温 度 为

23. 9 ℃时印制前后棉织物的热红外成像图颜色相近，

且两者平均温度均和热台温度保持一致。图 14（b）显

示热台温度为 44. 7 ℃时，印制前后棉织物的热红外成

像图颜色明显不同，其中，原样棉织物呈橙红色，显示

温度与热台一致，而印制棉织物则呈深蓝色，显示温

度 32. 4 ℃远低于热台温度，持续时间约为 72 s。考虑

图 9　微胶囊和相变溶剂 PDH 的降温曲线

Fig. 9　Temperature drop curves of microcapsule and 
PDH phase change solvent

图 10　微胶囊粉末在 25 ℃和 40 ℃下颜色变化

Fig. 10　Color change of microencapsulated powder at 25 ℃ and 40 ℃

表 3　微胶囊在不同升降温循环次数下的变色灵敏性参数

Table 3　Color change sensitivity parameters of microcapsules 
under different temperature rise and fall cycles

Discoloration 
temperature 
range/℃

25. 2-40. 3
25. 5-40. 4
25. 8-40. 8
25. 0-39. 9
25. 3-40. 6

Color change sensitivity
Discoloration 
time/s
1. 82
1. 85
1. 84
1. 88
1. 86

Color restore 
time/s
1. 90
1. 89
1. 84
1. 83
1. 92

Cycle number of 
temperature rise and 
fall

0
30
60
90

120
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到此时热台温度明显高于微胶囊的相变温度，在该温

度条件下，微胶囊中的相变溶剂从微环境中吸热熔

融，从而赋予棉织物良好的调温性。

3　结论

（1）以发色剂 PSD-HR、显色剂 BPA 和相变溶剂

PDH 作为芯材，以密胺树脂作为壁材，通过原位聚合

法，制备出了具有可逆热敏变色和储能调温双功能的

微胶囊。通过控制变量法，优选芯材中发色剂、显色

剂和相变溶剂的质量比为 0. 3∶4∶60，芯壁比为 0. 8∶1。
（2）微胶囊具有圆球形外观，平均粒径约 3 μm，峰

值相变温度分别为 31 ℃和 39 ℃，潜热值为 138. 3 J/g，
包覆率可达 86. 4%，具有良好的热稳定性和蓄热调温

性，其在经 120 次升降温后仍具有灵敏的颜色恢复性。

图 11　微胶囊丝网印花棉织物随环境温度变化的实时变色响应

Fig. 11　Real-time color change response of microcapsule screen-printed cotton fabric with ambient temperature

图  12　微胶囊丝网印花棉织物在 25 ℃和 40 ℃光学图像

Fig. 12　Optical images of microcapsule screen printed cotton fabric at 25 °C and 40 °C

图 13　微胶囊印制棉织物 DSC 曲线

Fig. 13　DSC curves of microcapsule printed cotton fabric

图 14　棉织物原样（1）和微胶囊印制棉织物（2）加热前（a）、后（b）热红外图像

Fig. 14　Thermal infrared images of original cotton fabric （1） and microcapsule printed cotton fabric （2） before （a） and after （b） heating
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（3）将热敏变色调温微胶囊以丝网印花的方式

应用于棉织物，印制织物潜热值可达 9. 74 J/g，在

25~40 ℃范围内可实现红色↔白色之间的快速变色，

印制图像轮廓清晰，颜色变化明显，具有良好的蓄热

调温性和热致变色响应性。该制备方法简单，价格低

廉，具有潜在的实际应用价值。
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Adsorption performance and mechanism of 
g-C3N4/CS composite for U（Ⅵ） 
from aqueous solution
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摘要：针对核能发展与应用过程中产生的含铀废水所导致的环境铀污染难题，通过共混交联法将石墨相氮化碳（g-C3N4）

负载在壳聚糖（CS）上，制备了复合材料-石墨相氮化碳/壳聚糖（g-C3N4/CS），用来吸附水溶液中的 U（Ⅵ）。对 g-C3N4/
CS 的表面性质和作用机制进行了分析。结果表明：g-C3N4/CS 投加量为  0. 2 g/L，g-C3N4 质量分数为 20%，吸附时间为

120 min，温度为 308 K，pH=6 条件下，g-C3N4/CS 对 U（Ⅵ）的最大吸附量达到 324. 45 mg/g。Langmuir 等温模型和准二

级动力学模型符合该吸附过程，是一个自发吸热过程。g-C3N4/CS 对 U（Ⅵ）的吸附机理主要为—NH，—OH，C—O，

C=O，C—N 等官能团与 U（Ⅵ）发生的配位络合。g-C3N4/CS 在循环再生实验中显示出良好的重复利用性。

关键词：铀（Ⅵ）；吸附；石墨相氮化碳；壳聚糖；性能与机制；复合材料
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中图分类号： TB332  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2024）09-0158-11

Abstract：Aimed at the problem of environmental uranium pollution caused by uranium-containing 
wastewater generated in the process of nuclear energy development and application， by loading g-C3N4 on 
chitosan （CS） through the cross-linking method， g-C3N4/CS composite was synthesized and used to 
remove U（Ⅵ） from aqueous solutions.  The surface properties and the interaction mechanism of g-C3N4/
CS were analyzed.  The results show that when the adsorbent dosage of g-C3N4/CS is 0. 2 g/L， mass 
fraction of g-C3N4 is 20%， adsorption time is 120 min， adsorption temperature is 308 K， and pH is 6， the 
maximum adsorption capacity of g-C3N4/CS on U（Ⅵ） reaches 324. 45 mg/g.  The adsorption of U（Ⅵ） by 
g-C3N4/CS involves a spontaneous endothermic process that follows the Langmuir isotherm model and 
quasi-second-order kinetic model.  The adsorption mechanism of U（Ⅵ） by g-C3N4/CS is primarily attributed 
to the coordinated complexation of functional groups such as —NH，—OH，C—O，C=O，and C—N.  The 
results of the recycling experiments show that g-C3N4/CS has good reusability.
Key words：uranium （Ⅵ）；adsorption；g-C3N4；chitosan；performance and mechanism；composite

核能作为一种清洁高效的低碳能源，已经在军

事、发电厂等领域内得到广泛使用［1］。然而，核能的开

发与利用过程中不可避免地会产生含有放射性物质

的废水，其中六价铀（U（Ⅵ））因其高迁移率、强化学毒

引用格式：王悦，彭琳，刘金香，等 . 石墨相氮化碳/壳聚糖复合材料对水中 U（Ⅵ）的吸附性能与机理［J］. 材料工程，2024，52（9）：

158-168.
WANG Yue，PENG Lin，LIU Jinxiang，et al. Adsorption performance and mechanism of g-C3N4/CS composite for U（Ⅵ） 
from aqueous solution［J］. Journal of Materials Engineering，2024，52（9）：158-168.
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性和放射性毒性，如果不经过妥善处理就排放在环境

中，就可能对人体健康和环境产生有害影响［2-3］。在众

多的废水处理方法中，吸附法因其简单、经济、高效等

优点而备受青睐。利用价廉、无毒、自然界丰富、吸附

性好的吸附剂如碳基材料［4］、黏土材料［5］、聚合物［6］和

天然产物［7］等处理低浓度含铀（U（Ⅵ））废水广受关注。

石墨相氮化碳以 3-S-三嗪（C6N7）单元为基础，平

面氨基基团为基本构建单元，其富电子的氮原子可以

作为分子支架吸引金属离子，并且 g-C3N4骨架较强的

配位能力可以进一步促进金属离子的稳定吸附［8-9］。

但纯 g-C3N4仍存在易团聚、活性位点低和官能团数量

不足等问题，限制了其在吸附领域的进一步发展［10-11］。

为克服这些问题研究者们提出了若干策略，如元素掺

杂［12］、官能团接枝［13］、与其他材料复合［14］等优化 g-C3N4 

的吸附性能。最近的研究表明，利用壳聚糖（chitosan，
CS）、海藻酸钠、纤维素等天然聚合物作为 g-C3N4的载

体，可以在一定程度上解决上述问题。Zhao 等［15］通过

共混交联法成功合成了可再生石墨相氮化碳/壳聚糖

珠，具有良好的光催化能力和吸附能力，同时降低质量

损失，提高了循环实验的稳定性和利用率。Shen 等［16］

通过简单的交联聚合方法成功合成了海藻酸盐改性石

墨氮化碳复合水凝胶（g-C3N4/SA）去除水中重金属，

海藻酸盐的引入提升了 g-C3N4 的吸附性能和可回收

性。Chen 等［17］通过交联聚酯纤维将 g-C3N4 固定在纤

维素气凝胶上制备了三维气凝胶，可同时去除六价铬

和抗生素。因此，本研究拟开发一种新型 g-C3N4复合

材料，将其固定在天然载体材料上，既能增加 g-C3N4的

分散性，又能增强在酸性条件下对 U（Ⅵ）的吸附性能。

壳聚糖作为一种丰富的无毒可再生天然聚合物，

在去除废水中的金属离子方面受到广泛关注。与其

他材料相比，壳聚糖具有生物降解性、亲水性和成本

低廉等优点，含有丰富的乙酰氨基、伯胺和羟基等官

能团［18］，因此具有更大的潜力。同时壳聚糖也是一种

良好的支撑材料，可作为半导体或金属氧化物纳米颗

粒等材料的基质，能有效防止颗粒团聚，解决材料分

离和回收问题［19-21］。目前鲜有关于壳聚糖与 g-C3N4复

合材料用于 U（Ⅵ）吸附或分离的报道。本工作拟通过

共混交联法将 g-C3N4负载在壳聚糖的基体上，制备一

种绿色环保、高效、低耗的 g-C3N4/CS 复合材料，并探

讨 g-C3N4/CS 对 U（Ⅵ）的吸附性能和机理。

1　实验材料与方法

1. 1　主要试剂

实验所用试剂均为分析纯，主要试剂：三聚氰胺、

壳聚糖、乙酸、环氧氯丙烷、氢氧化钠，购于麦克林试

剂有限公司，所用溶剂均为去离子水。

1. 2　材料制备

1. 2. 1　g-C3N4的制备

首先，在带盖的氧化铝坩埚中放入 10 g 三聚氰

胺，将坩埚置于马弗炉中，加热至 550 ℃（2. 5 ℃/min），

在静态空气气氛中以 550 ℃保持 4 h，使三聚氰胺充分

反应，反应结束后，产物在马弗炉中冷却至室温。收

集产物，通过玛瑙研钵将产物研磨成粉末状，再用去

离子水和无水乙醇反复冲洗至中性，并在 70 ℃下干燥

24 h。最后，将干燥物研磨过筛，得到 g-C3N4。

1. 2. 2　g-C3N4/CS 复合材料制备

采用共混交联法制备 g-C3N4/CS 复合材料，如

图 1 所示。将 1 g CS 粉末溶解到 50 mL 乙酸溶液

（2. 5%，质量分数，下同）中，形成含有壳聚糖的黏性

溶液。再将不同含量的 g-C3N4 粉末加入上述黏性溶

液中，加入 2 mL 环氧氯丙烷交联剂，在室温下继续搅

拌 24 h；将得到的混合溶液加至  NaOH 溶液中得到白

色絮状沉淀，然后静置过夜，经过滤、洗涤、冷冻干燥

得到样品，最后研磨过筛得到不同 CS 质量分数的

g-C3N4/CS 复合材料。

1. 3　表征与分析方法

采用傅里叶红外光谱仪（FT-IR， Nicolet-460）分

析 化 学 基 团 的 变 化 ；通 过 扫 描 电 镜（SEM，JEM-

2100F）观察吸附剂的形貌；通过 X 射线能谱仪（EDS， 
Energy 350）分析吸附前后元素的变化；采用 X 射线衍

射仪对材料的结构和晶体性质进行分析（XRD，D8 
Advance）；通过 X 射线光电子能谱仪（XPS，Escalalab 
250 XI）确定样品中存在的元素、化学状态和吸附机理。

1. 4　g-C3N4/CS吸附实验

通过单因素分析法探究吸附材料在不同因素下

对  U（Ⅵ）去除的影响，确定材料的吸附能力，并得出最

佳实验条件。取 50 mL 浓度为 10 mg/L U（Ⅵ）溶液于

锥形瓶中，调节溶液的初始 pH 值。然后取 0. 01 g预处

理后的 g-C3N4/CS 加入 U（Ⅵ）溶液中，置于 150 r/min
的恒温振荡器中振荡数小时至吸附平衡。吸附结束

后通过过滤将吸附剂分离出来，取上清液测定吸附后

剩余 U（Ⅵ）浓度。吸附剂对 U（Ⅵ）的去除率 p 和吸附

量 qe如式（1），（2）所示：

p = ( c0 - ct ) /c0 × 100% （1）
q e = ( c0 - ct )V/m （2）

式中：c0是初始 U（Ⅵ）浓度，mg/L；ct是 t 时的 U（Ⅵ）浓

度，mg/L；V 为溶液体积，L；m 为吸附剂用量，g。
1. 5　循环再生实验

将吸附  U（Ⅵ）后的 g-C3N4/CS 投加到含有 NaOH
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溶液（0. 1 mol/L）的锥形瓶中，并通过恒温振荡解吸

12 h，将铀离子从吸附剂表面或内部解离出来。解吸

后取一定体积的上清液，测量 U（Ⅵ）的浓度，并计算其

解吸率。解吸后的材料用去离子水清洗至中性，干燥

后在相同条件下反复吸附 5 次。

2　结果与讨论

2. 1　g-C3N4/CS的制备与表征

图 2 为 g-C3N4，g-C3N4/CS 以及 g-C3N4/CS 吸附

U（Ⅵ）后的 SEM 图。从图 2（a）中可以看出，g-C3N4的

表面由不规则的薄片组成，呈层状堆叠结构，表面光

滑。图 2（b）证实了 g-C3N4/CS 的微观结构为典型的

叠层片状结构。由图 2（b）可以看出 CS 结构致密，表

面光滑，复合后观察到 g-C3N4/CS 表面颗粒较多，均匀

散落在CS基体表面。如图 2（c）所示，吸附后 g-C3N4/CS
表面粗糙度和颗粒物质增多，这可能是 U（Ⅵ）吸附在

g-C3N4/CS 上。

图 3 为 EDS 谱图，测试结果证实了 g-C3N4/CS 吸

附前后元素变化。图 3（a）为吸附前 g-C3N4/CS 的元

素组成主要为 O，C，N。根据 EDS 光谱中的高 N 峰，

进一步确定上述颗粒为 g-C3N4的聚集，说明 g-C3N4成

功加载在 CS 基质上。g-C3N4/CS 复合材料中丰富的

O，N 元素能够形成多种含氧和含氮官能团，这些官能

团在 U（Ⅵ）的吸附过程中起到了至关重要的作用。它

们为 U（Ⅵ）提供了大量的活性位点，从而增强了复合

材料对 U（Ⅵ）的吸附能力。图 3（b）为吸附后的 EDS
结果，可以看到很强的铀峰，说明 g-C3N4/CS 成功吸附

了 U（Ⅵ）。

图 4（a）为 CS，g-C3N4 和 g-C3N4/CS 复合材料的

XRD 谱图。g-C3N4在 13. 2°和 27. 5°处有两个特征峰，

分别对应于 g-C3N4 的（100）晶面的特征面间堆积和

（002）晶面的层间结构堆积，表示在平面内的重复周

期和层的周期性叠加［22］。CS 在 10. 3°和 20. 1°处有两

个明显的衍射峰，反映了壳聚糖的（020）和（040）晶

面，表明其具有特定的微晶性质。g-C3N4/CS 的 XRD
谱图可以看出，在 11. 0°，20. 1°和 27. 4°处出现特征峰，

11. 0°和 20. 1°处的衍射峰属于 CS 的微晶结构，27. 4°
处的衍射峰对应（002）晶面，属于 g-C3N4的层间叠加，

这表明 g-C3N4和 CS 成功复合。

CS，g-C3N4 和 g-C3N4/CS 复合材料吸附 U（Ⅵ）前

后 FT-IR 光谱图如图 4（b）所示。对于纯 g-C3N4，在

3000~3300 cm−1 处的宽频带是由 g-C3N4 芳环存在缺

陷时，其末端可能会出现未饱和的 N 原子而形成的

NH2 或 NH 基团引起的。在 1230~1650 cm-1 范围内

出现的强峰为芳香族 C—N 和 C=N 杂环的典型拉伸

模式［23］。在 810 cm-1 处的峰是庚嗪环的振动吸收

峰［24］。1589 cm⁻¹处的峰对应 CS 上—NH 的伸缩振动，

这是有机化合物中常见的碳氢键振动模式；3350 cm-1

处的峰代表的是—OH 和—NH 的重叠振动峰，表明壳

聚糖分子中存在—OH 和—NH 官能团。1026 cm-1和

1149 cm-1 处分别是 C—O 和 C—O—C 基团的振动。

图 1　g-C3N4/CS 的制备示意图

Fig. 1　Schematic diagram of the preparation of g-C3N4/CS
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1589 cm-1 处 峰 分 别 对 应 CS 上 —NH 的 伸 缩 振 动

峰［25］。g-C3N4/CS 复合材料红外光谱中 CS 和 g-C3N4

相关的特征峰均有出。在  3350，1059，810 cm-1 处

的峰发生伸缩振动和弯曲振动峰，与 CS 和 g-C3N4 相

应峰位置相近，进一步证实了 g-C3N4 和 CS 的成功

结合。

图 2　g-C3N4（a）及 g-C3N4/CS 吸附 U（Ⅵ）前（b）和后（c）SEM 图像

Fig. 2　SEM images of g-C3N4（a）， before （b） and after （c） g-C3N4/CS adsorbing U（Ⅵ）

图 3　g-C3N4/CS 吸附 U（Ⅵ）的 EDS 光谱  （a）吸附前；（b）吸附后

Fig. 3　EDS patterns of g-C3N4/CS adsorbing U（Ⅵ） （a）before adsorption；（b）after adsorption

图 4　g-C3N4/CS，CS 和 g-C3N4的 XRD 谱图（a）和 FT-IR 谱图（b）
Fig. 4　XRD patterns（a） and FT-IR spectra （b） of g-C3N4/CS，CS，and g-C3N4
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2. 2　g-C3N4/CS吸附 U（Ⅵ）的性能测试与分析

为了研究 g-C3N4不同质量分数对 U（Ⅵ）的吸附性

能，在其他条件不变的情况下，改变 g-C3N4 在复合材

料中的质量得到最佳配比结果如图 5 所示。从图 5（a）
中可以看出 g-C3N4/CS 对 U（Ⅵ）的吸附量与 g-C3N4的

含量相关，当 g-C3N4 的质量分数为 20%，对 U（Ⅵ）的

吸附性能最好。这是因为 g-C3N4 的加入可能提供了

更多吸附位点使吸附能力提高，当 g-C3N4 过多时，可

能会在 CS 表面团聚，也会使壳聚糖官能团的相对浓

度降低，导致吸附能力降低。

如图 5（b）所示，考察了 pH 值（2~7）对 g-C3N4，

CS，g-C3N4/CS 三种材料吸附 U（Ⅵ）的影响。从图

可知，pH 值对上述三种材料的吸附性能影响均较

大 ，其 中 g-C3N4/CS 对 U（Ⅵ）的 去 除 率 明 显 高 于

g-C3N4 和 CS，并且拓宽了吸附 U（Ⅵ）的 pH 值。 pH
值在 3~6 范围内，g-C3N4/CS 对 U（Ⅵ）的去除率与

pH 值呈正相关；pH=6 时，g-C3N4/CS 对 U（Ⅵ）吸附

去除率达到最大 95. 87%；pH>6 时，U（Ⅵ）的去除率

与 pH 值呈负相关。这是因为在 pH 值低的水溶液中

U（Ⅵ）以带正电荷的离子（如 UO 2 +
2 和（UO2）3（OH）+

5）

存在，大量的 H+会与 U（Ⅵ）离子产生竞争吸附，导致

材料表面静电斥力增加，UO 2 +
2 难以被 g-C3N4/CS 吸

附 ，因 此 在 低 pH 值 时 对 U（Ⅵ）去 除 率 较 低［26-27］。

随 着 pH 值 的 升 高 ，g-C3N4/CS 与 U（Ⅵ）之间的静

电斥力大大减弱，U（Ⅵ）的吸附能力相应提高，在

pH=6 时去除率达到最大。当 pH>6 时，g-C3N4/CS
表面可能形成（UO2）3（OH）-

7 ，UO2（OH）-
3 等 U（Ⅵ）

络合阴离子，使 g-C3N4/CS 表面的静电斥力增加，降

低 了 吸 附 率［ 28-30］。 因 此 ，g-C3N4/CS 去 除 U（Ⅵ）

的 最 佳 pH 值 为 6。 在 不 同 pH 条 件 下 ，三 种 吸 附

剂 对 U（Ⅵ）的 吸 附 能 力 总 体 趋 势 为 g-C3N4/CS>
CS>g-C3N4。

离子强度对 g-C3N4/CS 吸附 U（Ⅵ）的影响如图

5（c）所示。当 Na+ 浓度从 0 增加到 0. 1 mol/L 时，U
（Ⅵ）的吸附率变化不大，说明 U（Ⅵ）吸附的主要机制

不是离子交换，而是 U（Ⅵ）与 g-C3N4/CS 基团之间的

配位络合作用。

吸附剂用量是一个对吸附有显著影响的因素。

探究了 g-C3N4/CS 在其他条件不变的情况下投加量

（0. 05~0. 8 g/L）对 U（Ⅵ）吸附效果的影响，结果如

图 5（d）所 示 。 当 g-C3N4/CS 从 0. 05 g/L 增 加 到

0. 8 g/L，g-C3N4/CS 对 U（Ⅵ）的去除率从 88. 8% 提高

到 98. 12%；而 吸 附 容 量 从 177. 6 mg/g 降 为 12. 27 
mg/g，并且当投加量超过  0. 2 g/L 时，g-C3N4/CS 对

图 5　g-C3N4/CS 对 U（Ⅵ）吸附的影响因素

（a）g-C3N4的质量分数；（b）pH 值；（c）离子强度；（d）吸附剂投加量

Fig. 5　Effect factors of g-C3N4/CS adsorbing U（Ⅵ）

（a）mass fraction of g-C3N4；（b）pH value；（c）ionic strength；（d）adsorbent dosage
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U（Ⅵ）的吸附能力逐渐趋于稳定。这是因为随着吸附

剂投加量的增加，提供了更多可用于吸附的比表面积

和活性位点，材料表面的官能团的数量也随之增加，

从而提高了 g-C3N4/CS 对 U（Ⅵ）的去除率。当吸附剂

达到一定吸附容量后，g-C3N4/CS 对 U（Ⅵ）的吸附趋

于平稳，因为溶液中 U（Ⅵ）浓度的迅速下降，浓度的推

动力减小，U（Ⅵ）向吸附剂的扩散速度减缓，吸附量也

增长缓慢。综合考虑 g-C3N4/CS 对 U（Ⅵ）去除的经济

性，在后续实验中采用的投加量为 0. 2 g/L。

在其他条件不变的情况下，U（Ⅵ）初始浓度分别

为 5，10，15 mg/L 的条件下，吸附时间对 g-C3N4/CS 吸

附 U（Ⅵ）效果的影响如图 6（a）所示。U（Ⅵ）的吸附在

120 min 内达到平衡，在剩余的接触时间内保持稳定。

从图中可以看出，在 5~20 min 内吸附速度较快，随着

时间的延长，铀酰离子占据了吸附空位点，导致吸附缓

慢，120 min 后吸附逐渐趋于平衡，平衡时 g-C3N4/CS
在 U（Ⅵ）初始质量浓度 5，10，15 mg/L 的条件下吸附

量分别为 23. 48，47. 20，72. 10 mg/g。
为了探寻吸附机理，使用三种动力学模型（准一

级动力学模型、准二级动力学模型和颗粒内扩散模

型）模拟了 g-C3N4/CS吸附 U（Ⅵ）的行为，如式（3），（4），

（5）所示：

准一级动力学模型：

ln ( qe - qt )= ln q e - K 1 t （3）

准二级动力学模型：

t
qt

= 1
K 2 q2

e
+ t

q e
（4）

颗粒内扩散模型：

qt = K dif t 1/2 + C （5）
式中：qt为 t 时刻 g-C3N4对 U（Ⅵ）的吸附量，mg/g；t 是
吸附时间，min；K1，K2 和 Kdif 分别为准一级动力学、准

二级动力学和颗粒内扩散模型常数；C 为颗粒内扩散

速率常数值。

图 6（b）~（d）为动力学模型拟合曲线。拟合参数

计算结果见表 1。比较拟合后的相关系数 R2和平衡吸

附容量 qe. cal 可知，准二级动力学拟合 U（Ⅵ）的相关系

数（R2=0. 999）更高，且计算得到的理论吸附量 qe，cal与

实 验 数 据 更 吻 合 ，说 明 准 二 级 模 型 能 更 好 符 合

g-C3N4/CS 吸附 U（Ⅵ）的过程 ，这更有可能反映出

决定速率的步骤可能是化学吸附。此外，U（Ⅵ）在

g-C3N4/CS 上的颗粒扩散模型拟合直线未过原点，

表明颗粒内扩散模型不是控制吸附速率的主要因

素，g-C3N4/CS对 U（Ⅵ）的吸附主要以表面络合为主。

为了确定吸附剂与吸附质之间的相互作用，研究

了 g-C3N4/CS 在不同初始铀浓度（10~60 mg/L）和温

度下对 U（Ⅵ）的去除率和吸附量的影响。由图 7（a）
可知，g-C3N4/CS 吸附量随 U（Ⅵ）初始浓度的增加而

增加，这可能是由于较高的 U（Ⅵ）浓度使得 U（Ⅵ）离

图 6　接触时间对 g-C3N4/CS 吸附 U（Ⅵ）的影响（a）以及准一级动力学模型（b），准二级动力学模型（c），颗粒内扩散模型（d）
Fig. 6　Effect of contact time on g-C3N4/CS adsorbing U（Ⅵ） （a） and its pseudo-first-order dynamic fitting equations（b），

pseudo-second-order dynamic fitting equations（c），and intra-particle diffusion equations（d）
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子与 g-C3N4/CS 吸附剂表面及内部的活性位点接触的

机会大大增加。为了进一步探究吸附行为，实验数据

采用 Langmuir 模型和 Freundlich 等温模型进行拟合，

如式（6），（7）所示。

ce

q e
= 1

bqmax
+ ce

qmax
（6）

ln q e = ln kF + 1
n

ln ce （7）

式中：ce为平衡浓度，mg/L；b 为 Langmuir 吸附平衡常

数；qmax 为最大吸附量，mg/g；KF 为 Freundlich 吸附平

衡常数；n 为无量纲常数。

拟合曲线如图 7（b）~（d）所示，拟合参数如表 2 所

示。通过两种模型的相关系数比较，g-C3N4/CS 对

U（Ⅵ）的吸附过程更符合 Langmuir 模型。Langmuir
模型计算的最大吸附量与实验数据接近，吸附行为符

合非均质表面单层吸附，相邻铀酰离子之间的相互作

用可以忽略［31］。Langmuir 模型的本质特征可以用无

因次平衡参数 RL（RL=1/（1+bc0））来解释，RL 在

（0~1）范 围 内 分 别 为 0. 113，0. 153 和 0. 165，说 明

g-C3N4/CS对 U（Ⅵ）的吸附效果良好［32］。在 Freundlich
模型中，1/n 在 0. 1~0. 5 之间，表明吸附良好［33］。根据

Langmuir模型计算其最大吸附量为 324. 45 mg/g。

为了更好地反映吸附过程的可行性，热力学参数

熵变 ΔS0、焓变 ΔH0和标准自由能荷 ΔG0的计算公式如

（8），（9）所示：

lnK d = ΔS0

R
- ΔH 0

RT
（8）

ΔG 0 = -RT ln K d （9）

表 1　g-C3N4/CS吸附 U（Ⅵ）动力学参数

Table 1　Adsorption dynamics model of g-C3N4/CS

c0/
（mg·L-1）

5
10
15

qe. exp/

（mg·g-1）

23. 48
47. 20
72. 10

Pseudo-first-order

K1

0. 028
0. 054
0. 051

qe. cal/
（mg·g-1）

23. 00
44. 86
67. 79

R2

0. 973
0. 935
0. 981

Pseudo-second-order

K2

0. 042
0. 053
0. 014

qe. cal/
（mg·g-1）

23. 06
46. 66
70. 66

R2

0. 999
0. 999
0. 999

Intra-particle diffusion
C/

（mg·g-1）

18. 32
35. 75
53. 31

Kdif

0. 438
0. 994
1. 598

R2

0. 913
0. 913
0. 922

图 7　温度对 g-C3N4/CS 吸附 U（Ⅵ）的影响（a），Langmuir吸附等温线（b），Freundlich 吸附等温线（c）和 lnKd与 T -1的关系图（d）
Fig. 7　Effect of temperature on g-C3N4/CS adsorbing U（Ⅵ）（a），Langmuir adsorption isotherm（b），

Freundlich adsorption isotherm（c），and relationship between lnKd and T -1（d）
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式中：Kd为分配系数；R为通用气体常数，8. 314 J/（mol·K）；
T 为温度，K。

不同温度下 Kd的计算方法根据文献［34］而来：即

计算 lnKd和 ce的线性拟合直线，当 ce趋近于 0 时即得到

lnKd。计算得到的热力学参数列于表 3。

由表 3可知，随着温度从 298 K 增加到 313 K，ΔG0的

值是负值，并且从-12. 013 kJ/mol到-13. 754 kJ/mol
呈现负增长趋 势 ，这 说 明 提 高 温 度 升 高 有 利 于

g-C3N4/CS 对 U（Ⅵ）的吸附。因为温度升高离子的热

运动能量增加，从而促进吸附剂表面与铀酰离子形成

稳定的化学键，吸附效率得到提升。

图 8 考察了干扰离子对 g-C3N4/CS 吸附 U（Ⅵ）的

影响。本实验选择 Cu2+，Mg2+，K+，Ca+，SO 2 -
4 ，Cl-，

CO 2 -
3 ，NO-

3 作为 U（Ⅵ）的竞争离子。在干扰离子

0~100 mg/L 的浓度范围内，U（Ⅵ）的吸附几乎不受

Mg2+，Ca2+，K+，SO 2 -
4 和 Cl-的影响。但随着 CO 2 -

3 浓

度的增加，U（Ⅵ）的吸附效率明显下降，这是由于

UO2 +
2 和 CO2 -

3 形成的配合物 UO2（CO3）
2 -
2 ，UO2（CO3）

4 -
3

和 UO2CO3（aq）等与 U（Ⅵ）形成了竞争吸附［35］，阻碍

了 g-C3N4/CS 对 U（Ⅵ）的吸附。Cu2+对 U（Ⅵ）的吸附

具 有 一 定 的 抑 制 作 用 ，并 且 当 Cu2+ 的 浓 度 达 到

100 mg/L 时 ，g-C3N4/CS 对 U（Ⅵ）的 去 除 率 只 有

75%，这是由于 Cu2+和 U（Ⅵ）之间存在竞争反应［36］。

表 4 列举了 g-C3N4/CS 与其他吸附剂对铀酰离子

吸附效果的对比。同时从表 4 可以看出 g-C3N4/CS 对

U（Ⅵ）具有良好的吸附性能，证明了其在含铀废水处

理领域的巨大潜力。

2. 3　U（Ⅵ）在 g-C3N4/CS上的吸附机制分析

图 9（a）为 g-C3N4/CS 吸附前后的 FT-IR 谱图。

从图中可以看出 g-C3N4/CS 吸附 U（Ⅵ）后在 895 cm-1

处峰强度增加，这可能与 O=U=O 不对称伸缩振动

有关［40］。3000~3500 cm-1处的宽峰发生偏移，可能是

—NH 和—OH 基团与 U（Ⅵ）相互作用。1026 cm-1处

的峰强度减弱说明 C—O 基团与 U（Ⅵ）发生了配位络

合。1589 cm-1和 1379 cm-1处的特征峰移至 1514 cm-1

和 1371 cm-1 处，可能是 g-C3N4/CS 中含氮官能团与

U（Ⅵ）形成配合物。根据上述 FT-IR 光谱的变化，

可 以 推 测 —NH，—OH，C—O，C—N 等 官 能 团 是

g-C3N4/CS 吸附 U（Ⅵ）过程中的主要吸附位点。

U（Ⅵ）在 g-C3N4/CS 上的吸附作用机制通过 XPS
进一步分析，结果如图 9（b）~（f）所示。图 9（b）为

g-C3N4/CS 复合材料的全谱图，吸附前后的元素种类

与 EDS 结果一致。如图 9（c）所示，结合能为 392. 31 eV
和 381. 53 eV 的两个峰分别对应于 U（Ⅵ）的 U4f5/2 和

U4f7/2 峰，说明 U（Ⅵ）成功吸附在 g-C3N4/CS 表面。

图 9（d）为 C1s 谱图，在 284. 5 eV 处的峰为 g-C3N4中石

墨碳或非晶碳 sp2 C—C 键形成［41］。 286. 01 eV 处的

峰是 g-C3N4 中 C—N—C 键的 sp2 杂化碳和 CS 中的

C—O 键［15］；287. 9 eV 处的峰是与含  N 的芳香环中

N—C=N 有关。图 9（e）为吸附 U（Ⅵ）前后 g-C3N4/CS

表 2　g-C3N4/CS吸附 U（Ⅵ）的 Langmuir和 Freundlich
模型参数

Table 2　Parameters of Langmuir and Freundlich models for 
U（Ⅵ） adsorption by g-C3N4/CS

T/K

298
303
308

Langmuir
qmax/
（mg·g-1）

275. 593
305. 300
324. 45

b

0. 760
0. 721
0. 962

R2

0. 997
0. 990
0. 992

Freundlich

KF

125. 710
132. 222
149. 688

n

3. 276
2. 869
2. 636

R2

0. 956
0. 953
0. 987

表 3　g-C3N4/CS吸附 U（Ⅵ）的热力学参数

Table 3　Thermodynamic parameters of g-C3N4/CS 
adsorbing U（Ⅵ）

T/K
298
303
308

ΔG0/（kJ· mol-1）

-12. 013
-12. 571
-13. 754

ΔH 0/（kJ· mol-1）

39. 761
ΔS0/（J·（mol·K）-1）

173. 255

图 8　干扰离子对 g-C3N4/CS 吸附 U（Ⅵ）的影响

Fig. 8　Effects of interfering ions on g-C3N4/CS adsorbing U（Ⅵ）

表 4　g-C3N4/CS与其他吸附剂的吸附性能对比［8，37-39］

Table 4　Comparison of adsorption capacity of g-C3N4/CS 
with other adsorbents［8，37-39］

Adsorbent
g-C3N4/CS
g-C3N4/UiO-66
g-C3N4@
Ni-Mg-Al-LDH
AO-CS
CS-CNTs

Condition
pH=6，T=308 K
pH=6，T=303 K
pH=5，T=298 K

pH=5. 5，T=338 K
pH=4，T=298 K

qmax/（mg·g-1）

324. 45
261. 16

99. 7

97
126. 7

Ref
This work
［37］
［8］

［38］
［39］
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的 N1s 光谱图，N1s 光谱的 3 个峰分别是 398. 61 eV 处
的 C—N=C 键，399. 27 eV 处的—NH2键或 N—（C）3官

能团［42-43］，400. 62 eV 处被确定为芳香杂环中的 sp2-结

合氮。吸附 U（Ⅵ）后，这 3 个峰强度减弱并向结合能

低处移动，结合能的变化证实了氨基通过共享氮原子

的孤对电子参与了 U（Ⅵ）配位［43］，配位后 N 电子密度

降低，电子从 N 轨道转移到铀酰离子的备用轨道

上［44］。 图 9（f）显 示 了 吸 附 前 O1s 光 谱 在 531. 49，

532. 12 eV 和 532. 67 eV 处有 3 个明显的峰，分别对

应 于 C—O，C=O 键 和 三 聚 氰 胺 热 聚 合 表 面 的 羟

基［45］。 吸 附 U（Ⅵ）后 C—O 和 C=O 分 别 偏 移 到

531. 14 eV 和 530. 25 eV 处，说明这两个官能团促进

了 U（Ⅵ）在 g-C3N4/CS 的结合。综上所述，U（Ⅵ）与

—NH，C—O 和 C=O 官能团之间存在较强的配位效

应。因此，U（Ⅵ）与 g-C3N4/CS 的吸附主要是配位络

合作用。

2. 4　循环与再生实验测试

g-C3N4/CS 循环再生实验如图 10 所示，循环 5 次

后 U（Ⅵ）的 吸 附 效 率 依 次 为 95. 87%，91. 78%，

89. 2%，86. 52%，83. 12%。在相同的实验条件下，材

料的吸附能力随着重复反应次数的增加而略有下降，

这可能是由于可能吸附的 U（Ⅵ）不能完全解吸，导致

重复吸附过程中吸附位点减少。以上说明 g-C3N4/CS
材料具有良好的再生能力和可重复使用性，是去除废

水中的 U（Ⅵ）的有效吸附剂。

3　结论

（1）通过共混交联法，成功制备了 g-C3N4/CS 复合

材料，并应用于 U（Ⅵ）的吸附。g-C3N4/CS 吸附 U（Ⅵ）

的最优条件为 T=308 K、pH=6、投加量为 0. 2 g/L、

吸附时间为 2 h，最大吸附量为 324. 45 mg/g。循环 5
次后，g-C3N4/CS 仍能对 U（Ⅵ）保持较高的吸附效果。

（2）U（Ⅵ）在 g-C3N4/CS 上的吸附动力学可采用准

二级模型描述，吸附等温线复合 Langmuir 模型，表明

图 9　g-C3N4/CS 吸附 U（Ⅵ）前后的  FT-IR（a）和 XPS 全谱图（b）及 U4f（c），C1s（d），N1s（e）和 O1s（f）谱图

Fig. 9　FT-IR spectra（a），and XPS survey spectra（b） and their U4f（c），C1s （d），N1s（e），and O1s（f） spectra 
before and after g-C3N4/CS adsorbing U（Ⅵ）

图 10　循环与再生次数对 g-C3N4/CS 吸附 U（Ⅵ）的影响

Fig. 10　Effect of cycle and regeneration times on g-C3N4/CS 
adsorbing U（Ⅵ）
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U（Ⅵ）在 g-C3N4/CS 表面的吸附主要为单层化学吸附。

热力学分析表明 U（Ⅵ）吸附过程为自发的吸热反应。

（3）EDS 和 XPS 全 谱 图 证 实 了 U（Ⅵ）成 功 被

g-C3N4/CS 吸附。通过 XPS 和 FT-IR 分析吸附 U（Ⅵ）

前后官能团变化进一步证明 U（Ⅵ）吸附的主要机理与

化学吸附有关，—NH，—OH，C—O，C=O，C—N 等官

能团是 g-C3N4/CS吸附 U（Ⅵ）过程中的主要吸附位点。
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摘要：为了研究含孔隙缺陷缎纹编织复合材料的压缩力学性能和失效机制，开展了含孔隙 C/C-SiC 缎纹编织复合材料的

经向压缩实验；通过基于离散单元法的爆炸碎片算法来引入随机孔隙，建立了含孔隙缺陷缎纹编织复合材料的细观强度

预测模型。基于该模型模拟了经向压缩载荷下细观模型的渐进失效过程，揭示了孔隙对损伤过程的影响规律，结合实验

数据对渐进损伤过程和失效机制预测模型进行了验证。结果表明，在经向压缩载荷下材料主要破坏模式为剪切破坏和

分层破坏，具体表现为三种形式：层间局部基体开裂、基体与经纱脱粘后分层，经纱整束断裂、部分断裂，以及纬纱脱粘与

基体分离、纬纱开裂。同时数值模拟结果与实验值基本相同，验证了该含孔隙缺陷 C/C-SiC 缎纹编织复合材料模型的有

效性，为二维编织复合材料的力学性能研究提供了一种有效方法。

关键词：编织复合材料；渐进损伤；爆炸碎片算法；数值模拟；压缩力学性能
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Abstract：To study the compressive mechanical properties and failure mechanism of satin woven composites 
with void defects， the longitudinal compression experiments on C/C-SiC satin woven composites with void 
defects were conducted.  The microscopic strength prediction model of satin woven composites with void 
defects was established by introducing random pores through the explosive fragment algorithm based on the 
discrete element method.  Based on this model， the progressive failure process of the mesoscopic model 
under meridional compression load was simulated， revealing the influence of pores on the damage process.  
The progressive damage process and failure mechanism prediction model are verified by experimental data.  
The results show that the main failure modes of the material under warp compression load are shear failure 
and delamination failure， manifesting in three forms： interlaminar local matrix cracking and associated， 
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delamination between the matrix and the warp， complete or partial fracture along the warp and weft 
debonding and matrix separation， weft cracking.  At the same time， the numerical simulation results are 
basically the same as the experimental values， which verifies the validity of the model of C/C-SiC satin 
woven composites with void defects， and provides an effective method for the study of mechanical 
properties of two-dimensional woven composites.
Key words：woven composite；progressive damage；explosive fragment algorithm；digital simulation；
compressive mechanical property

纤维增强陶瓷基复合材料由于其良好的力学性

能，如高强度、低密度、热稳定等，在航空航天领域具

有广泛的应用［1］。目前国内外大量学者对二维编织复

合材料的力学性能进行了研究，主要集中于微观结构

拉伸力学性能的数值模拟［2］和实验研究［3］或宏观结构

上的实验研究，对二维编织复合材料压缩性能的数值

与实验结合研究已部分展开，但对考虑孔隙缺陷的细

观结构研究进展有限，阻碍了其进一步应用。

现阶段研究复合材料的微观、细观力学性能的方

法通常是建立研究材料的代表性体积单元（represen‐
tative volume element，RVE），通过施加周期性边界条

件［4］，定义材料的本构关系，来预测材料的宏观弹性性

能，进而分析结构的损伤行为与失效机制，大多数学

者对编织复合材料主要集中在微观理论与宏观的实

验研究。Paley 等［5］对复合材料进行了广义细胞模型

的微观力学分析，并证明了微观力学分析在复合材料

力学分析中的可靠性，Liu 等［6］在宏观上对单向编织碳

纤维增强复合层压板的挤压行为进行了实验和数值

研究；郭洪宝等［7］从实验上研究了 2D-SiC/SiC 复合材

料在复合应力状态下的损伤耦合力学行为，得出材料

损伤机制；Yang 等［8］从实验和理论上研究了 2D-C/
SiC 复合材料高温下的拉伸性能，引入一种新的裂纹

演化模型描述了裂纹过程，得出拉伸模量和强度随温

度升高而增加的结论。张兆杭等［9］运用随机碰撞算法

研究了随机孔隙缺陷对 C/C-SiC 缎纹编织复合材料

拉伸性能的影响，而对于二维编织复合材料的压缩力

学性能，管国阳等［10］通过实验阐述了 C/SiC 复合材料

的宏观拉压特性及失效模式；De Carvalho 等［11］对正交

二维编织复合材料进行了四点弯曲实验，研究了压缩

条件下材料失效的引发与扩展，得出层叠结构对损伤

形态有明显影响的结论，还表明层叠结构的影响由编

织结构和纤维束几何结构决定；Wang 等［12］通过实验

和仿真研究了 2D-SiC/SiC 复合材料的动态和准静态

平面内压缩失效过程，得出两种微观断裂模式；对二

维三轴编织复合材料的压缩失效行为，刘鹏等［13］研究

了其压缩失效破坏机制。对于单独的缎纹编织 SiC 陶

瓷基复合材料压缩性能研究，由于采用文献［14-15］提

出的失效准则无法区分拉伸与压缩破坏形式，所以通

常采用三维 Hashin 失效准则作为判断依据［16］ 研究基

体或纤维束损伤，三维 Hashin 失效准则具有对复合材

料破坏模式区分拉伸、压缩的优点。

根据以上研究，可知对考虑孔隙缺陷的缎纹编

织复合材料的准静态压缩性能研究相对有限，且对

其破坏机制的具体研究相对匮乏。本工作对含缺陷

缎纹编织复合材料进行了经向压缩实验，并对材料

的渐进损伤过程进行了数值模拟；提出了一种引入

孔 隙 缺 陷 的 爆 炸 碎 片 算 法 ，采 用 Python 结 合

ABAQUS 实现孔隙引入，建立了含孔隙缺陷的缎纹

编织复合材料细观模型；并采用 Hashin 改进型失效

准则作为纤维束失效判据，采用最大应力准则［17］模

拟基体的损伤过程，通过编写 UMAT 子程序模拟损

伤过程，对材料的压缩渐进损伤行为和失效机制进

行了研究。

1　实验材料与方法

实验材料采用的是五枚缎纹编织 C/C-SiC 复合

材料，其中 T300 碳纤维所占体积分数约为 42. 3%，基

体主要为 SiC 基体，含少量 C 基体。对编织复合材料

使用 Nova 场发射扫描电镜观察，得到如图 1 所示的结

构样貌，通过对材料剖面结构的观察，发现内部具有

很多大小形状各异的孔洞，采用显微照相法测得材料

孔隙率约为 5. 2%。

此压缩实验依照标准 GB/T 1448—2005，本工作

制定的实验样品如图 2（a）所示，尺寸大小为 30. 5 mm×
10 mm×6 mm，厚度共 30 层铺层，由于需要测定弹性

模量，实验件高度较高，并且五枚缎纹编织结构具有

经向和纬向相似性，所以只对实验件进行经向压缩实

验。实验装置为 C43. 504 微机控制电子万能试验机，

通过 BX120 系列电阻应变计测得材料应变，应变计在

实验件上位置见图 2（a），实验过程如图 2（b）所示，经

向压缩实验加载速率为 1 mm/min，进行多次测试，获

得 4 组有效测试。
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2　细观数值模型

2. 1　引入孔隙的爆炸碎片算法

以分子动力学为基础的一般算法在引入颗粒时

存在孔隙大小一样的缺点，基于单元离散法［18］，爆炸

碎片法在碎片替换模式［19］的基础上，首先通过母颗粒

密闭破碎成子颗粒，然后赋予产生的碎片（子颗粒）以

不同大小的随机速度发散出去，此过程犹如爆炸一

样。最后碎片经过碰撞产生类似布朗运动，最终达到

一定动态平衡状态。取其某一瞬间状态，其位置是随

机的，而破碎的子颗粒碎片大小也是随机的，可同时

满足位置和大小的随机性。用于类比孔隙大小和分

布，可以有效模拟细观 RVE 模型的孔隙缺陷，此方法

弥补了随机碰撞算法［5］颗粒大小的非随机性，不仅具

有简单高效的特点，而且可以模拟大孔隙率的单胞模

型。孔隙引入三维细观 RVE 模型的碰撞碎片法具体

步骤如下：

（1）在碎片替换法中根据颗粒密闭破碎时，母粒

子经过多次拓扑式的破碎变为分形，子颗粒呈现出幂

律分形规律［20］，表达式如式（1）所示。

F ( d )= ( d ( 2 - α ) - d ( 2 - α )
m )

( d ( 2 - α )
M - d ( 2 - α )

m )
（1）

式中：F（d）为累积分形函数；d 为粒子直径；dM 为最大

粒子尺寸；dm为最小粒子尺寸；α 为分形维数。其中子

粒子大小等效为孔隙，从而孔隙大小具有一定的随机

性。图 3 所示为碎片破碎时的演化拓扑过程。

（2）赋予最终碎片随机大小速度，则矢量速度 V

如式（2）所示。

V= (V cos α，V sin α cos β，V sin α sin β ) （2）
式中：V为子颗粒初始速度；α，βϵ（0，2π），为任意选取角度。

图 1　C/C-SiC 编织复合材料结构  （a）孔隙；（b）表面形态

Fig. 1　C/C-SiC woven composite material structure （a）void defects；（b）morphology

图 2　缎纹实验件及压缩实验设备

（a）实验件；（b）实验设备

Fig. 2　Satin specimen and compression experiment equipment
（a）specimen；（b）experiment equipment

图 3　密闭空间颗粒破碎的演化拓扑

Fig. 3　Evolutionary reinforcement of particle breakage in confined space
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（3）取动态平衡时粒子分布，经过一定次数反弹

碰撞后子颗粒呈现随机分布特征，具体过程在随机循

环碰撞算法［21］中已给出，最终平衡状态采用 2D 平面

模拟如图 4 所示，其中相邻孔隙之间位置最大为 rmax，

最小为 rmin。

2. 2　几何模型

纱线中经纱和纬纱截面几何形状相同，截面形状

为椭圆形，如图 5 所示，其中 a，b 分别表示椭圆的长半

轴和短半轴，L 为单胞中一条纱线所占宽度。经线与

纬线交织区域分为圆弧段和直线段，纱线横截面的椭

圆曲线轮廓表达式如式（3）所示。

x2

a2 + y 2

b2 = 1 （3）

单胞中纱线由直线段和弯曲段两部分组成，其空

间分布形式如式（4）所示。

y =
ì
í
î

ïïïï

ïïïï

C，0 ≤ x ≤ 3L

K sin πx
L

，3L ≤ x ≤ 5L
（4）

式中：C 为直线段常数；K 为弯曲段振幅值。为了便于

研究相邻铺层间基体在压缩载荷下的破坏情况，本工

作未采用传统意义上的单层单胞模型，而是选择具有

双层结构的单胞模型，由于材料铺层的随机性，选取其

中一种具有代表性铺层区域，如图 6 所示，红色曲线为

纤维束走向。

因为几何模型中存在三角函数，用 ABAQUS 无法

准确建立这种模型，所以采用 Texgen 软件建立了三维

单胞结构的细观几何模型，如图 7所示。

2. 3　网格划分及边界条件

根据前文中几何模型，通过 Texgen 软件生成三维

体素网格［22］模型如图 8所示，体素网格具有计算效率高

的优点。所有离散单元网格类型为六面体实体缩减积

分单元（C3D8R），单元数量为 65×65×25，实验中的编

织复合材料可等效为多个单胞组合而成，因而需要对

单胞施加周期性边界条件［23］来保证边界上应力与位移

的连续性，在单胞的一组平行边界面上的位移场为：

uj +
i - uj -

i = ε̄ ik Δxj
k （5）

式中：上标 j+和 j−表示轴 j的正负方向，为第 j组相对

的平行面；uj +
i 和 uj +

i 表示上述两个方向上的位移；
-
ε ik 是

单位细胞的平均应变。对于两个平行面，相关距离

Δxj
k 的值是一常数。

图 4　平面孔隙模拟分布示意图

Fig. 4　Distribution diagram of plane voids

图 5　单胞中纱线几何模型参数

Fig. 5　Geometric model parameters of yarn in unit cell

图 6　C/C-SiC 复合材料编织结构侧面形貌 SEM 图

Fig. 6　SEM image of the side morphology of C/C-SiC 
composites woven structure

图 7　五枚缎纹编织复合材料几何模型

Fig. 7　Geometric modeling of five satin woven composites

172



第  52 卷  第  9 期 含缺陷 C/C-SiC 缎纹编织复合材料的压缩损伤及失效机制

2. 4　RVE模型中孔隙缺陷模拟

基于实验观察，为了模拟单胞中形状不规则的孔

隙缺陷，采取将 RVE 模型中某些单元刚度设零的方

法，即将这些单元的弹性模量设为零，这类单元被称

为零刚度单元。随机孔隙主要分布在基体中，具体过

程是首先采用爆炸碎片算法生成随机孔隙的位置，平

均间距设为 0. 3 mm，然后按碎片大小选取相应位置单

元，并将其单元刚度置为零。孔隙大小符合爆炸碎片

算法产生的幂律分布，该分布函数为式（1），孔隙如

图 9 所示红色单元，其位置满足随机分布的同时，大小

满足幂律随机分布，取 1. 3%，3. 3%，5. 4%，8. 2% 的

孔隙缺陷体积分数作为输入参数［24］。

3　失效准则和损伤演化模型

3. 1　失效准则

缎纹编织复合材料在单向压缩载荷作用下，会发

生渐进损伤，本工作采用的缎纹编织复合材料属于横

观各向同性材料。针对纤维束，经纱、纬纱的波动会

导致各个部位有不同材料主方向，规定 1 方向为纤维

束轴向，2 方向为垂直于纤维束轴向，3 方向为 1 方向

与 2 方向所在平面法向。本工作纤维束失效准则基于

参考文献［25］提出的失效判据，考虑剪切应力对纤维

拉伸、压缩失效的影响［13，22］，引入剪切应力对基体压缩

失效的影响因子 a 改进后由式（6）~（9）所得。

纤维拉伸失效（σ11>0）：

φ ft = ( )σ11

XT

2

+( )σ12

S12

2

+( )σ13

S13

2

≥ 1 （6）

纤维压缩失效（σ11<0）：

φ fc = ( )σ11

XC

2

≥ 1 （7）

基体拉伸失效（σ22>0）：

φmt = ( )σ22

Y T

2

+ ( )σ12

S12

2

+ ( )σ23

Y 23

2

≥ 1 （8）

基体压缩失效（σ22<0）：

φmc = ( )σ22

Y C

2

+ α ( )σ12

S12

2

+ α ( )σ23

S23

2

≥ 1 （9）

式中：φ ft，φmt，φmt，φmc 为判断材料失效的变量；σ11，σ22，

σ12，σ23 为纱线坐标系下各个应力分量；XT，XC，YT，YC

分别为 1 和 2 方向的拉伸、压缩强度；S12，S13，S23分别为

3 个方向的剪切强度。

考虑到基体为各向同性材料，本工作采用最大应

力准则作为基体材料的失效依据。

3. 2　损伤演化模型

随着载荷条件的变化，材料发生初始损伤，进而

导致材料刚度下降，发生损伤演化。本工作采用 Lap‐
czyk 等［26］和 Zhang 等［27］提出的损伤演化模型，该损伤

模型为了计算单元的断裂能，在模型中加入了一个特

征单元长度（实体单元体积的三次方根），可计算单元

的断裂能如式（10）所示。

G = 1
2 σ f

eq ε f
eq lc （10）

式中：G，σ f
eq，ε f

eq，lc 分别为断裂能、等效峰值应力、等效

失效应变和特征单元长度，根据断裂能和失效时的等

效应力可以计算等效失效位移，每种失效模式的损伤

变量 dI的演变情况可以由式（11）表示。

dI = δ f
I，eq ( δI，eq - δ 0

I，eq )
δI，eq ( δ f

I，eq - δ 0
I，eq )

（11）

式中：dI（I=ft，fc，mt，mc）用于表示材料不同形式失效

时的损伤程度，变化范围为 0~1，当 dI=0 时，表示材

料未发生损伤，当 dI=0. 99 时，表示材料完全损伤，dft，

dfc 分别为纤维拉伸、纤维压缩对应的损伤演化变量， 
dmt和 dmc分别为基体拉伸和基体压缩对应的损伤演化

变量；δ 0
I，eq 为对应失效模式的等效损伤起始位移；δI，eq

图 9　5. 4% 孔隙率幂律分布的零刚度单元

Fig. 9　Zero stiffness element for 5. 4% porosity 
power-law distribution

图 8　缎纹编织复合材料细观有限元模型

Fig. 8　Micro finite element model of satin woven 
composite materials
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表示对应失效模式下的等效位移；δ f
I，eq 是完全失效下

的等效位移（dI=0. 99）。由于复合材料在最终破坏

前，会发生损伤积累，过程中材料性能逐渐退化，本工

作采用“刚度折减”的方法来模拟纤维束损伤演化过

程，即通过采用对称二阶张量描述纤维束的损伤状

态，对应损伤后的刚度矩阵为：

Cd = 1
Δ

é

ë

ê

ê

ê

ê

ê

ê

ê

ê
êêê
ê

ê

ê

ê

ê

ê

ê
ù

û

ú

ú

ú

ú

ú

ú

ú
úú
ú

ú

ú

ú

ú

ú

úd f E 11 ( 1 - dm μ23 μ32 ) d f dm E 11 ( 1 + dm μ23 μ32 ) d f E 11 ( μ31 + μ21 μ32 ) 0 0 0
d f E 22 ( 1 - dm μ13 μ31 ) dm E 22 ( μ32 + d f μ12 μ31 ) 0 0 0

E 33 ( 1 - d f dm μ12 μ21 ) 0 0 0
sym d f dm G 12 0 0

dm G 23 0
d fG 13

   （12）

Δ = 1
1 -( 1 - d f dm μ12 μ21 )- dm μ23 μ32 - d f μ13 μ31 - 2d f dm μ21 μ32 μ13

，df =(1 - dft )(1 - dfc )，dm =(1 - dmt )(1 - dmc )

式中：df为纤维的全局损伤变量；dm为基体的全局损伤

变量；而 μ12，μ21，μ13，μ31，μ23，μ32分别为在纱线坐标系下

不同方向 1，2，3 的作用力在另外方向产生横向变形的

泊松比；E11，E22，E33为纤维丝轴向、面内横向和纤维丝

平面外法向弹性模量；G12，G13，G23为对应方向的剪切

模量。

对于上述损伤演化模型，本工作通过ABAQUS用户

自定义子程序 UMAT 来进行实现，并结合 ABAQUS/
Standard进行求解。

4　结果分析与讨论

4. 1　压缩实验结果

本工作开展了五枚缎纹编织复合材料实验件的

准静态压缩实验，得到了试样压缩破坏的整体和局部

破坏形貌。其中整体破坏形貌如图 10 所示，其主要破

坏形式是剪切破坏和分层破坏，表现为大致沿实验件

加载方向对角线裂开；这是由于在准静态加载下，载

荷作用的时间周期远远大于弹性波在试样内传播一

次所需的时间，容易引起试样的整体剪切破坏［28］。局

部具体破坏形式在电子显微镜下观察如图 11 所示，表

现形式分为三种：第一种是基体破坏，如图 11（a），（b）
所示，有局部层间基体开裂、基体与经纱脱粘出现分

层，分层在经纱与纬纱的交叉区最为明显，还有基体

的压溃；第二种是经纱破坏，如图 11（c），（d），所示，是

经纱整束断裂或部分断裂，第三种是纬纱破坏，如图 11
（c）所示，纬纱脱粘与基体分离并出现部分开裂。从整

体看大部分纬纱保持了较高的完整性。

4. 2　压缩实验应力-应变曲线

五枚缎纹编织复合材料经向压缩实验应力-应变

曲线如图 12 所示。其中应力是通过加载面的总载荷

力除以实验件加载截面面积得到，应变是通过应变

片测得，可以看到不同实验件的测试结果具有一致

性，证明了实验结果的有效性。应力 -应变曲线表现

为开始段材料刚度较小（斜率较小），后半段刚度较

大（斜率较大），这是因为随着孔隙被压缩，材料密度

增加，刚度随之增加。另外，应力-应变曲线在达到极

限强度之前均保持较好的线性，达到极限强度之后，

表现出明显的脆性断裂特性，反映了破坏的形式主要

是剪切破坏和分层破坏；试样 4 的应力-应变曲线中间

出现不连续现象，主要是因为发生了局部基体裂开分

层或者经纱整束断裂，导致应力的突然直线下降。

4. 3　压缩仿真模拟结果及与实验对比

利用建立的带孔隙缺陷的有限元细观模型，对无

孔隙和孔隙率分别为 1. 3%，3. 3%，5. 4% 和 8. 2% 进

行模拟。本工作模拟所需的缎纹编织复合材料的力

学参数部分来源为材料制备工艺和压缩实验，由于实

验材料与参考文献［9］实验材料的成分和结构相同，

均为五枚缎纹编织 C/C-SiC 复合材料，所以其中材料

的拉伸力学参数来源文献［9］。同时，纱线束（T300 碳

纤维和C-SiC双基体组成）的基本力学性能采用文献［9］
所提到等效方法计算得到，如表 1 所示，模拟得到的经

向压缩应力-应变曲线如图 13 所示，从图中可以看出，

随着孔隙率的增大，材料的刚度下降，但降低的幅度

图 10　缎纹编织复合材料经向压缩破坏形貌

（a）试样 1；（b）试样 2
Fig. 10　Morphologies of warp compression failure of satin woven 

composite materials （a）specimen 1；（b）specimen 2
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较小，这是由于纤维束作为主要受力对象，弹性模量

远高于基体。同时，材料的强度也随着孔隙率的增大

而降低，说明孔隙率对材料强度有相对明显影响，表

明孔隙缺陷对基体应力分布产生影响，使纤维应力重

新分布。图 14 为经向压缩仿真结果与实验结果比较，

从中可以看出，仿真结果与实验曲线变化趋势基本一

致。实验件孔隙率约为 5. 2%，故仿真中选取 5. 4% 孔

隙率的单胞结果与实验结果对比，实验件的平均压缩

强度为 183. 85 MPa，而仿真中 5. 4% 孔隙率单胞压缩

强度为 193. 8 MPa，对比误差 5. 41%，模型中相对应

孔隙率偏差约为 0. 29%，由此可知模型计算误差较

小。本工作认为偏差是由于孔隙大小与位置分布差

异造成，处于合理范围，验证了仿真模型对损伤预测

的正确性。同时可知，仿真模型中孔隙率的变化对材

料刚度有较小影响。

4. 4　细观应力分布

为了研究纤维和基体在压缩载荷下的主要受力

部位，以及孔隙的引入对单胞应力分布影响，图 15 给

图 11　缎纹编织复合材料经向压缩破坏局部微观形貌 SEM 图像

（a），（b）基体；（c）经纱和纬纱；（d）经纱

Fig. 11　SEM images of local microstructure of warp compression failure of satin woven composites
（a），（b）matrix；（c）warp yarn and weft yarn；（d）warp yarn

图 12　缎纹编织复合材料经向压缩应力-应变曲线

Fig. 12　Warp compression stress-strain curves of satin 
woven composites

表 1　C/C-SiC缎纹编织复合材料的力学性能

Table 1　Mechanical properties of C/C-SiC satin woven composites

Material

C（fiber）［9］

C-SiC matrix
C/C-SiC（yarn）

E1/GPa

230
80

203

E2/GPa

40
80
47. 3

G12/GPa

24
36. 5
28

G23/GPa

14. 3
36. 3
17. 5

X1/MPa
X1C

768
50

630

X1T
［9］

890
40

716

Y2/MPa
Y2C

654
50
45

Y2T
［9］

756
40
37. 2

S/MPa
S12

50
35
28

S23

42. 6
35
31. 5

μ12

0. 26
0. 17
0. 21

μ23

0. 36
0. 17
0. 32

Note:the volume fraction of yarn is accounted for 78.5% of the total,the fiber (T300) in yarn is 42.3%,the matrix in yarn is 36.2%,others are the ma‐
trix and voids outside the yarn
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出了单胞在经向压缩载荷作用下的沿压缩方向（经向）

的应力 σ11分布云图。从图 15（a）中可以看出，经向纤维

承受了大部分的沿经向的压缩载荷，而且与纬向交叉

区域应力集中现象明显，而纬向纤维承受了少量横向

压缩载荷。在图 15（b）中，可知经纱与纬纱的交叉区域

附近的基体应力水平较高，压缩过程中不同层经纱之

间基体受到挤压；从图 15（c）可知，在基体中引入孔隙

缺陷后，基体应力分布发生变化，在经线和纬线交叉区

域具有更明显应力集中现象，孔隙周围也发生应力集

中效应，导致其他区域产生应力分布均匀化的特征。

4. 5　压缩渐进损伤分析

本工作对含孔隙缺陷 5. 4% 的单胞进行了压缩损

伤模拟分析，以基体的压缩演化分析为主，ɛ 表示压缩

应变，其渐进损伤演化如图 16 所示。对照图 13 中的

应力-应变曲线可知，在应变为 0. 09% 前的线弹性应

变阶段，由于材料中存在孔隙缺陷，压缩模量相对较

小。当应变达到 0. 09% 时，从图 16（a）中可观察到单

胞边缘角落的经纱出现少量损伤，从图 16（b）中观察

到纬纱损伤并不明显，由于基体压缩强度较低，从图 16
（c）可见，上下层的经纱与纬纱交叉处和边缘角落的基

体开始发生破坏，基体孔隙附近出现应力集中效应，

损伤沿孔隙扩展；随着经纱承载继续增大，当应变为

0. 35% 时，处于经纱和纬纱交叉区域的经纱出现压缩

破坏（图 16（a）），同时层间基体严重破坏（图 16（c））；

随着破坏扩展，当应变达到 0. 51% 时，损伤扩展至整

个经纱与基体，经纱大量断裂和基体发生完全破坏。

由图 15（c）和图 16（c）可知，孔隙的引入让单胞应力重

新分布，在孔隙附近产生明显的应力集中效应，从而

加快了损伤的扩展，导致材料加快破坏，降低了单胞

的力学性能。整体上看，基体的损伤演化中单胞的破

坏呈现明显沿斜对角线的两条剪切带，可知剪切破坏

是其主要破坏形式之一；同时孔隙对基体应力影响较

大，对纤维束影响略小，表现为材料单胞弹性模量略

微下降和强度的降低。

图 13　孔隙缺陷对缎纹编织复合材料应力-应变曲线影响

Fig. 13　Effect of void defects on stress-strain curves of 
satin woven composites

图 14　缎纹编织复合材料压缩仿真与实验对比应力-应变曲线

Fig. 14　Comparison of stress-strain curves between compression 
simulation and test of satin woven composites

图 15　单胞经向压缩应力分布

（a）纱线；（b）基体；（c）含孔隙基体

Fig. 15　Stress distributions of compressive stress of the cell
（a）yarn；（b）matrix；（c）matrix with voids
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5　结论

（1）针对缎纹编织复合材料，提出了一种新的孔

隙植入方法：爆炸碎片算法，使孔隙像碎片一样符合

幂律随机分布，有效模拟了含孔隙缺陷缎纹编织复合

材料压缩失效过程。

（2）建立的含孔隙缺陷的细观有限元模型能够有

效预测缎纹编织复合材料的压缩时力学性能，证明了

有限元模型的有效性。

（3）缎纹编织复合材料的压缩强度随孔隙率的增

大而降低；压缩弹性模量同样随孔隙率增大而降低，

但降低幅度较小。

（4）经向压缩载荷下，二维缎纹编织复合材料的

失效形式主要为三种：局部层间基体开裂、基体与经

图 16　缎纹编织复合材料损伤演化过程

（a）经纱；（b）纬纱；（c）含孔隙基体

Fig. 16　Damage evolution process of satin woven composites
（a）warp yarn；（b）weft yarn；（c）matrix with voids
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纱脱粘后分层，经纱部分断裂、整束断裂，以及纬纱脱

粘与基体分离、纬纱开裂。
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Gd掺杂对 Ni-Mn-In磁性形状记忆
合金电子结构、磁性与马氏体相变
影响：第一性原理计算和实验
Impacts of Gd doping on electronic structure， 
magnetism，and martensitic phase transition in 
Ni-Mn-In magnetic shape memory alloys： 
first-principles calculations and experiment

徐阳睿，辛向阳，郭 欣，高 丽*，许竞翔

（上海海洋大学  工程学院，上海  201306）
XU　Yangrui，XIN　Xiangyang，GUO　Xin，GAO　Li*，XU　Jingxiang
（College of Engineering Science and Technology，Shanghai Ocean 

University，Shanghai 201306，China）

摘要：采用实验研究与第一性原理计算相结合的方法，研究了 Gd 掺杂对 Ni-Mn-In 合金的影响。第一性原理计算结果发

现，在 Ni8Mn6In2中，Gd 掺杂倾向于占据合金中的 Ni和 In 的亚晶格。Gd 取代 Ni或 In 后均可提高马氏体温度，同时降低居

里温度。特别是 Gd 取代 In 时，相变温度的提升更为显著。电子态密度分析表明：Gd 会降低奥氏体稳定性，提高马氏体

稳 定 性 ，是 其 相 变 温 度 升 高 的 主 要 原 因 。 采 用 真 空 电 弧 熔 炼 炉 成 功 制 备 了 Ni50-xMn35In15Gdx（x=0，1，2）和

Ni50Mn35In15-xGdx（x=0，1，2）多晶合金，通过 DSC 实验数据分析，Gd 的掺杂提升了合金的相变温度，其中 Ni50Mn35In13Gd2

的马氏体转变开始温度达到 160 ℃，可以满足高温（≈97 ℃）的工作条件，在单个 Gd 原子的掺杂下未改变合金母相和马氏

体相的磁状态，对磁化强度差的影响较小，阐明了 Gd 掺杂对合金的磁结构影响机理。

关键词：第一性原理；磁性形状记忆合金；马氏体相变；电子结构

doi： 10. 11868/j. issn. 1001-4381. 2023. 000834
中图分类号： TG139+. 6  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2024）09-0180-10

Abstract：The impact of Gd doping on Ni-Mn-In alloys was investigated using a combination of 
experimental studies and first-principles calculations.  The results of first-principles calculations reveal that 
Gd doping tends to occupy the sublattices of Ni and In in the Ni8Mn6In2 alloy.  Gd substitution of either Ni 
or In increases the martensitic temperature and decreases the Curie temperature at the same time.  In 
particular， the increase in phase transition temperature is more significant after Gd replaces In.  The 
electron density of states analysis shows that Gd doping decreases the austenite stability and increases the 
martensite stability， which is the main reason for the increase in phase transition temperature.  The 
Ni50-xMn35In15Gdx（x=0，1，2） and Ni50Mn35In15-xGdx（x=0，1，2） polycrystalline alloys are successfully 
prepared using a vacuum arc melting furnace， and analyzed by the DSC experimental data， it was observed 
that the doping of Gd enhances the phase transition temperature of alloy.  Specifically， the martensitic 
transformation starts temperature of Ni50Mn35In13Gd2 reached 160 ℃， which can meet the high-temperature 
（≈97 ℃） operating conditions.  The doping of a single Gd atom does not change the magnetic state of the 
alloy parent phases and martensitic phases in Ni-Mn-In alloys， resulting in a minor effect on the difference 
of magnetization.  The mechanism of Gd doping affects the magnetic structure of the alloy is elucidated.
Key words：first-principles；magnetic shape memory alloy；martensitic phase transition；electronic structure
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形状记忆合金（SMAs）具有独特的功能性能，如

超弹性行为、形状记忆效应和高功率质量比下的工作

输出，因此在智能驱动器、传感器和固态制冷等广泛

商业应用中备受追捧［1-2］。随着工作环境需求不断增

长，人们对 SMAs 在更高工作温度下的应用产生了期

望，包括在环境温度（不超过 370 K）和较低温度下，以

及在高于 390 K 的温度下工作的高温形状记忆合金

（HTSMAs）［3］。目前，人们广泛研究了传统形状记忆

合金，如基于 NiTi 和 Cu 的 HTSMAs，以及基于 Co2的

Heusler 合金。Ni49Ti36Hf15合金可在 463 K 的工作温度

下使用［4］，而 Ni49. 5Ti35. 5Zr15. 9 合金可在 433 K 的工作温

度下使用［5］。此外，Ti-Ni-Pd/Pt合金在 473~573 K 温

度范围内是一种高度可行的 HTSMA 应用材料［6-8］。

Cu 基 HTSMAs 也在 373~473 K 温度范围内显示出一

定的发展潜力［9-11］。尽管如此，传统 HTSMAs 的低响

应速度仍然限制了其发展，这是形状记忆效应相关的

“瓶颈”。

磁性形状记忆合金（MSMAs）因其具有可观的可

回复应变和快速响应（高于 1 kHz）而被认为是极好的

智能材料［12］。由于其结构和磁性的耦合，这类 SMAs
的马氏体相变可以通过磁场驱动，因此有可能克服由

于“瓶颈”导致的响应速度缓慢问题。近期，Ni-Mn-
X（X=In，Sn，Sb）MSMAs 在许多方面展示出潜力，例

如磁热制冷、机械传感和巨磁电阻［13-15］。然而，Ni-
Mn-X（X=In，Sn，Sb）MSMAs通常只能在较低温度下

工作，其最大工作温度分别为 386，340 K 和 332 K［16］。

因此，这些合金不适用于许多需要高温应用的场景。

为了在高温环境下应用这些 MSMAs，有必要同时提

高马氏体转变温度（TM）和奥氏体居里温度（TC），并确

保 TM 低于 TC。最近的研究表明，通过第四组元素的

掺杂对 Ni-Mn-X 合金的 TM 和 TC 进行调节。例如，

Sharma 等［17］发现添加原子分数为 1% 的 Cu 可以将

Ni50−xCuxMn34In16 合金的 TM 从 240 K 提高到 295 K。

Krenke 等［18］展示了 Co 掺杂可以增加 Ni-Mn-Sn 合金

的 TC。此外，高温环境会影响合金的结构并降低其力

学性能［19］，因此在高工作温度下，这些 MSMAs 也需要

具备优秀的力学性能。

经过之前的研究，已经确定了 Gd 掺杂对合金的

力学性能有积极影响［20］。然而，关于 Gd 对 Ni-Mn-In
合金的电子结构、磁性和马氏体相变的影响，目前缺

乏详尽的研究。因此，本工作通过第一性原理方法，

系统研究了 Gd 掺杂对 Ni-Mn-In 铁磁形状记忆合金的

晶体结构、相稳定性、居里温度、马氏体相变温度、磁

性能以及电子结构的影响。理论上解释了 Gd 掺杂导

致的马氏体相变温度升高和居里温度降低现象，为铁

磁形状记忆合金的高性能开发提供理论支持。

1　计算方法

使 用 Vienna Ab-initio Simulation Package 
（VASP）［21］，基于密度泛函理论进行第一性原理计算。

离子和电子之间的相互作用采用投影缀加波（projec‐
tor augmented wave，PAW）方法来描述［22］。Perdew 和

Wang［23］提出的广义梯度近似（generalized gradient ap‐
proximation，GGA）被选用作为交换 -相关泛函，并要

求原子力的收敛性小于 0. 03 eV/nm，能量截断设定为

400 eV，并采用 8×8×8 的 Monkhorst-Pack 网格对布

里渊区进行了采样。原子核和电子之间的相互作用

方面，超软赝势的方法被采用。计算的收敛容限设置

为 1×10-5 eV/atom。构建了 Ni8Mn6In2 的单胞，其中

包含 16 个原子。已知在该结构中，额外的 Mn 原子直

接取代 In 位［23］，这里将其简称为 MnIn，而位于 Mn 位上

的 Mn 原子则被称为 MnMn。通过计算 L21 奥氏体相，

保持晶胞的体积不变，通过调整 c/a 比值，成功找到了

马氏体相的基态。随后，计算了奥氏体相和马氏体相

的总能量、电子结构、态密度（DOS）和磁矩。形成能

（Ef）通过式（1）进行了计算。

E f =
Etotal - NNi × ENi - NMn × EMn - NIn × EIn - NGd × EGd

N total

（1）
式中：Etotal 和 Ntotal 是化合物的总能量和晶胞中的总原

子数；Ni和 Ei（i=Ni，Mn，In 和 Gd）分别是晶胞中的原

子序数和参考体态中每个原子的基态能量。为了便

于表达，反铁磁性和铁磁性分别被称为 AFM（antifer‐
romagnetic）和 FM（ferromagnetic）。

采 用 真 空 电 弧 熔 炼 炉 制 备 了 Ni50-xMn35In15Gdx

（x=0，1，2）和 Ni50Mn35In15-xGdx（x=0，1，2）多晶合金。

为了成分均匀性，合金在 1173 K 下退火 12 h，随后在冷

水中淬火。采用 Diamond 型差示扫描量热法（DSC）测

定相变温度，利用切线法可以确定合金的马氏体相变

开始温度 Ms，马氏体相变结束温度 M f，奥氏体相变起

始温度 As，奥氏体相变结束温度 Af。

2　结果和讨论

2. 1　优先占位和结构优化

图 1 为 Ni8Mn6In2合金和占据不同原子位的 Gd 的

晶体结构和形成能 Ef。为了确定 Ni-Mn-In-Gd 合金

的最佳晶体结构，计算了不同位置 Gd 掺杂的形成能，
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图 1（b）显示了掺杂 Gd 占据不同原子位的 Ef。掺杂

Gd 所占 Ni 和 In 子晶格的 Ef 比 Mn 子晶格的 Ef 低得

多。根据最低能量原理，在 Ni-Mn-In 合金中，Gd 的掺

杂倾向于占据 Ni 和 In 的亚晶格，所以接下来主要对

Gd 替代 Ni和 In 进行研究。

在使用 Gd 分别替代 Ni 和 In 时，都存在两种占位

方式，一种是直接占据方式，即 Gd 直接位于 Ni位或者

In 位，如图 2（a），（d）所示，另一种是间接占据，即在 Gd

替代 Ni 时，Gd 位于 Mn 位，Ni 位被 Mn 占据，（图 2（e）
所示）；Gd 位于 In 位，Ni位被 In 占据（图 2（f）所示），同

理，Gd 替代 In 时也存在两种间接占位的方式（图 2
（b），（c）所示）。图 3 表现了不同占据方式结构模型下

晶格常数与能量的关系，由图可知，Gd 直接位于 In 位

和直接位于 Ni位具有最低的能量，根据能量最低原则，

说明 Gd 在分别替代 Ni 和 In 时，更倾向直接占据 Ni 位
和 In位。在确定基态结构的基础上，进行后续的计算。

2. 2　结构性能与磁性能

为了阐明 Gd 掺杂的影响，Ni-Mn-In 合金在两种

磁态、铁磁态和反铁磁态下奥氏体相的总能量与晶格

常数如图 4 所示。如图 4（a），（c），（e）所示，当 Ni 或者

In 被一个 Gd 原子替代，合金的晶格常数都增加，（替

代 Ni 后由 0. 595 nm 增加到 0. 603 nm，替代 In 后由

0. 595 nm 增加到 0. 616 nm），原因是 Ni 和 In 原子的原

子 半 径 都 小 于 Gd 原 子 的 原 子 半 径 。 在 无 掺 杂 的

Ni8Mn6In2 合金中，根据基态的总能量最小原则，奥氏

体表现出 FM 构型，马氏体表现出 AFM 构型，这与大

图 1　Ni8Mn6In2合金（a）和占据不同原子位的 Gd（b）的晶体结构和 Ef

Fig. 1　Crystal structure and Ef of Ni8Mn6In2 alloy（a），and Gd occupying different atomic sites（b）

图 2　Gd 分别替代 Ni和 In 时的晶体结构模型

（a）In-GdIn；（b）In-GdMn；（c）In-GdNi；（d）Ni-GdNi；（e）Ni-GdMn；（f）Ni-GdIn

Fig. 2　Crystal structure models of Gd replacing Ni and In respectively
（a）In-GdIn；（b）In-GdMn；（c）In-GdNi；（d）Ni-GdNi；（e）Ni-GdMn；（f）Ni-GdIn
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多数研究结果一致［24］。在被 Gd 原子取代后，对于

Ni7Gd1Mn6In2 和 Ni8Mn6In1Gd1 的奥氏体相，AFM 的能

量始终高于 FM，这表明奥氏体将仍以 FM 态的形式

存在。对于马氏体相，也仍呈现 AFM 态，这意味着无

图 3　不同占据方式结构模型下晶格常数与能量的关系

（a）Gd 替代 Ni体系；（b）Gd 替代 In 体系

Fig. 3　Relationship between lattice parameter and energy in structural models with different occupation modes
（a）Gd replacing Ni system；（b）Gd replacing In system

图 4　合金奥氏体能量与晶格常数（1）及总能量随 c/a（2）的变化关系

（a），（b）Ni8Mn6In2；（c），（d）Ni7Gd1Mn6In2；（e），（f）Ni8Mn6In1Gd1

Fig. 4　Austenite energy and lattice constants， and total energy variation with c/a ratio in alloys
（a），（b）Ni8Mn6In2；（c），（d）Ni7Gd1Mn6In2；（e），（f）Ni8Mn6In1Gd1
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论掺杂与否，奥氏体相和马氏体相的磁态均无变化。

众所周知，奥氏体相和马氏体相具有相 反 的 磁 构

型，可以获得大磁化强度差［25］，这有利于合金发生

磁驱马氏体相变。值得注意的是，在 Ni7Gd1Mn6In2

合金中， FM 态下降得更为明显，这表明，Gd 代替

Ni 后可以使得合金 FM 态稳定性增强，更倾向于铁

磁性耦合，推测其原因是由于 Gd 代替 Ni 时引起的

FM 态中更强烈的自旋磁矩相互作用和晶格参数的

调 整 更 大 ，使 得 FM 态 更 为 稳 定 ，有 助 于 降 低 总

能量。

为了研究 Gd 掺杂后对合金的马氏体相变温度和

居里温度的影响，基于 Barman 等［26］提出马氏体与奥

氏体的总能量差（ΔEM-A）与马氏体相变温度（TM）密切

相关的理论，即较低的 ΔEM-A 对应于较高的 TM，此外

根据 Stoner 理论［27］，本 研 究 使 用 顺 磁 奥 氏 体 和 铁

磁 奥 氏 体 之 间 的 总 能 量 差（Δ EP-F）来 估 计 居 里 温

度（TC），其 中 Δ EP-F 与 TC 成 反 比 关 系。图 5 表示

Ni8Mn6In2，Ni8Mn6In1Gd1 和 Ni7Gd1Mn6In2 的 ΔEM-A 与

ΔEP-F 的变化，可发现，Gd 的掺杂使得 Ni8Mn6In1Gd1 和

Ni7Gd1Mn6In2合金的 ΔEM-A 变小，从而提升了 TM，值得

注意的是，用 Gd 替代 In 后的 ΔEM-A 要比替代 Ni 的要

低，这表明 Gd 替代 In 后，可能使得 TM提高得更快。此

外，与 Ni8Mn6In2 合金相比，Ni8Mn6In1Gd1 和 Ni7Gd1Mn6

In2 合金的 ΔEP-F 都有所增加  ，这意味着掺杂 Gd 后，合

金的 TC 减小，从理论上解释，该合金的 TC 随着 Gd 含

量的增加而减小，这一现象的物理本质在于顺磁奥氏

体与铁磁奥氏体的总能量之差减小，即磁性转变的驱

动力减弱。然而，由于居里温度的急剧降低不利于实

际应用，因此在实验中必须对添加到系统中的 Gd 元

素的数量进行严格控制。

为了验证Gd掺杂Ni-Mn-In后相变温度变化趋势和

范围，对Ni50-xMn35In15Gdx（x=0，1，2）和Ni50Mn35In15-xGdx

（x=0，1，2）合金进行 DSC 测试，结果如图 6 和图 7 所

示。在 Gd 取代 Ni时，经多次测试，在加热和冷却过程

中均出现两个相变峰，如图 6（b）所示，即发生两步相

变，其原因可能在熔炼过程中成分不均匀导致，具体

原因还有待进一步考证。还可以发现随着 Gd 含量的

增加，马氏体相变温度在 Ni50-xMn35In15Gdx（x=0，1，2）
和 Ni50Mn35In15-xGdx（x=0，1，2）合金中均呈递增趋势，

如图 6（d）所示，Gd 取代 Ni 的情况下，随着 Gd 含量的

增加，马氏体转变开始温度（Ms）从未掺杂时的 15 ℃升

高到 116 ℃。当 Gd 取代 In 时，Ms 在未掺杂的基础上

进一步提高，从 15 ℃升高至 160 ℃，如图 7（d）所示。

这表明，在等量替代的情况下，使用 Gd 元素替代 In 元

素对于提高合金的马氏体相变温度具有更为显著的

效果，这也与模拟结果符合较好。

图 8（a），（b）分别显示了 Ni8Mn6In2，Ni8Mn6In1Gd1 和
Ni7Gd1Mn6In2合金奥氏体和马氏体的磁矩，由图可见，Ni
原子、Mn原子以及奥氏体和马氏体的磁矩随 Gd掺杂几

乎不变，表明 Ni8Mn6In1Gd1 和 Ni7Gd1Mn6In2合金与未掺

杂 Gd 的合金一样，仍表现出优异的磁性能。从图 8（a）
可以看到，奥氏体的总磁化强度随着 Gd的加入，MTotal略

微有所减少。与 Ni8Mn6In2 一样，掺杂 Gd 的 Ni8Mn6In1

Gd1 和 Ni7Gd1Mn6In2合金的磁矩来源于 Mn和 Ni［28］，Gd
与 In类似表现出一个可忽略不计的负磁矩。如图 8（b）
所示，对于马氏体，Ni8Mn6In1Gd1 和 Ni7Gd1Mn6In2合金

的 MTotal对 Gd的掺杂也不敏感。如表 1所示，当 Gd替代

Ni或者 In时，对合金的 ΔM 几乎没有影响。这些结果表

明，无论是用 Gd取代 Ni还是 In，不会导致明显的磁性退

化，这是理想的，因为强铁磁性是 Ni-Mn基合金具有良

好磁响应特性的先决条件。这也与实验结果［29］相一致。

2. 3　电子结构

就电子结构而言，Ni-Mn-In 的晶格不稳定性归因

于能带 Jahn-Teller 效应［30］。在这个理论中，结构转变

与费米面（EF）附近突出的少数自旋态密度（density of 
states，DOS）有关。EF 附近大量的电子态被认为是相

变的主要驱动力。EF处高的总态密度（TDOS）通常预

示着低相位稳定性。相位稳定性可以预测 TM 的变

化［30］，并且还可以通过观察 DOS 中电子态的分布情

况来判断磁性的变化，因为磁矩来自于整体多数自旋

和少数自旋 DOS 之间的差异。为了进一步揭示 Ni-
Mn-In 电子结构和马氏体结构的起源，本工作计算了

Ni8Mn6In2，Ni8Mn6In1Gd1和 Ni7Gd1Mn6In2合金的奥氏体

和马氏体相的 TDOS 和分态密度（PDOS），如图 9 和

图 10 所示，由图 9 可以解释 Ni8Mn6In1Gd1和 Ni7Gd1Mn6

图 5　Ni8Mn6In2，Ni8Mn6In1Gd1和 Ni7Gd1Mn6In2马氏体与奥氏体

能量差（ΔEM-A）及顺磁态与铁磁态总能量差（ΔEP-F）

Fig. 5　Energy difference （ΔEM-A） between martensite and austenite 
phases，as well as the total energy difference （ΔEP-F） between 

paramagnetic and ferromagnetic states for Ni8Mn6In2，

Ni8Mn6In1Gd1，and Ni7Gd1Mn6In2 alloys
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图 6　Ni50-xMn35In15Gdx（x=0，1，2）合金 Gd 含量对马氏体相变温度的影响

（a）x=0；（b）x=1；（c）x=2；（d）相变温度随 Gd 含量变化曲线

Fig. 6　Effect of Gd content in Ni50-xMn35In15Gdx（x=0，1，2） alloys on martensitic transformation temperature
（a）x=0；（b）x=1；（c）x=2；（d）phase change temperature curve with Gd content

图 7　Ni50Mn35In15-xGdx（x=0，1，2）合金 Gd 含量对马氏体相变温度的影响

（a）x=0；（b）x=1；（c）x=2；（d）相变温度随 Gd 含量变化曲线

Fig. 7　Effect of Gd content in Ni50Mn35In15-xGdx（x=0，1，2） alloys on martensitic transformation temperature
（a）x=0；（b）x=1；（c）x=2；（d）phase change temperature curve with Gd content
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In2合金几乎不变的 MTotal（图 8），对于奥氏体，存在一个

突出的 DOS 峰值位于 EF下方（-0. 2 eV），其主要来自

Ni的 3d 态（图 10（a-1），（b-1））。靠近费米面 EF的大量

电子态的出现导致高能量，被认为是 Ni-Mn 基合金结

构转变的主要驱动力。从图 9（b）中看到，显著的 DOS
峰值移动到未占据区域（0. 2 eV），靠近 EF的电子态数

量大大减少，这符合 Jahn-Teller效应。对于奥氏体，随

着 Gd 的加入，态峰值的强度增加并逐渐向 EF移动，这

趋向于降低奥氏体的稳定性。相反，对于马氏体，随着

Gd的加入，靠近 EF的电子态数量减少，这有利于稳定马

氏体。这两种 DOS结构的特征都有助于提高奥氏体和

马氏体之间的能量差，从而提升马氏体相变温度 TM。

图 10 为 Ni8Mn6In2，Ni8Mn6In1Gd1 和 Ni7Gd1Mn6In2

合金的奥氏体和马氏体相的分态密度。如图所示，Ni 
3d 分态密度与总态密度是十分相似的，因此 Ni3d 态对

马氏体相变起着重要作用。非常明显的变化发生在

过剩的 MnIn3d 分态密度，不论是未掺杂的合金还是掺

杂 Gd 的合金马氏体的 MnIn3d 分态密度与奥氏体相都

是相反的，这是奥氏体铁磁态相变为马氏体反铁磁态

的原因，也导致了 Mn 原子具有较大的磁矩。

图 8　Ni8Mn6In2，Ni8Mn6In1Gd1和 Ni7Gd1Mn6In2的总磁矩和原子磁矩

（a）奥氏体相；（b）马氏体相

Fig. 8　Total magnetic moment and atomic magnetic moments in Ni8Mn6In2，Ni8Mn6In1Gd1，and Ni7Gd1Mn6In2 alloys
（a）martensite phase；（b）austenite phase

表 1　Ni8Mn6In2，Ni8Mn6In1Gd1 和 Ni7Gd1Mn6In2合金立方奥氏体（Cub）和四方非调制马氏体（Tel）的
平衡晶格参数、总自旋矩和部分自旋矩

Table 1　Lattice parameters，total spin moments，and partial spin moments of cubic austenite （Cub） and tetragonal 
non-modulated martensite （Tel） phases in Ni8Mn6In2，Ni8Mn6In1Gd1，and Ni7Gd1Mn6In2 alloys

Alloy
Ni8Mn6In2

Ni8Mn6In1Gd1

Ni7Gd1Mn6In2

Phase
Cub
Tel
Cub
Tel
Cub
Tel

a/nm
0. 595
0. 544
0. 603
0. 560
0. 616
0. 550

c/nm
0. 595
0. 707
0. 603
0. 700
0. 616
0. 771

c/a

1
1. 3
1
1. 25
1
1. 4

M t/μB
6. 48
2. 05
6. 46
2. 05
6. 39
1. 97

|ΔM |/μB
4. 43

4. 41

4. 42

M（Ni）/μB
0. 54
0. 19
0. 51
0. 20
0. 48
0. 16

M（MnMn）/μB
3. 57
3. 43
3. 63
3. 50
3. 66
3. 45

M（MnIn）/μB
3. 68

-3. 54
3. 72

-3. 65
3. 63

-3. 58

M（Gd）/μB

-0. 14
-0. 06
-0. 15
-0. 07

图 9　Ni8Mn6In2，Ni8Mn6In1Gd1 和 Ni7Gd1Mn6In2合金的奥氏体（a）和马氏体相（b）的总电子态密度

Fig. 9　Total electronic density of states of austenite （a） and martensite （b） phases in Ni8Mn6In2，Ni8Mn6In1Gd1，and Ni7Gd1Mn6In2 alloys
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3　结论

（1）通过第一性原理计算，发现 Gd 掺杂倾向于占

据 Ni和 In 的亚晶格，而不是 Mn 的位置。

（2）Gd 取代 Ni8Mn6In2 中的 Ni 或 In 后，可显著提

高合金的 TM 和降低 TC。特别是 Gd 取代 In 时，能量差

较大，说明 Gd 取代 In 对相变温度提升的影响更为显

著。发现本质上是由 Gd 的掺杂导致奥氏体稳定性减

弱，马氏体稳定性增强，而居里温度减小本质上是由

顺磁奥氏体与铁磁奥氏体两相之间的基态总能量的

图 10　Ni8Mn6In2，Ni8Mn6In1Gd1 和 Ni7Gd1Mn6In2合金的分态密度

（a）奥氏体相；（b）马氏体相；（1）Ni3d；（2）MnMn3d；（3）MnIn3d；（4）Gd3d
Fig. 10　PDOS for Ni8Mn6In2，Ni8Mn6In1Gd1，and Ni7Gd1Mn6In2 alloys

（a）austenite phase；（b）martensite phase；（1）Ni3d；（2）MnMn3d；（3）MnIn3d；（4）Gd3d
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差值减小所致  。
（3）未掺杂时的 Ni50Mn35In15 的 Ms 为 15 ℃，Gd 取

代 Ni 的情况下，Gd 原子分数为 2% 的 Ni48Mn35In15Gd2

合金的 Ms 升高到 116 ℃。当 Gd 取代 In 时，Ms 在未掺

杂 的 基 础 上 进 一 步 提 高 ，Gd 原 子 分 数 为 2% 的  
Ni50Mn35In13Gd2 合金的 Ms升高至 160 ℃。在等量替代

的情况下，使用 Gd 元素替代 In 元素对于提高合金的

马氏体相变温度具有更为显著的效果，这也与模拟结

果符合较好。

（4）单个 Gd 原子取代 Ni8Mn6In2中的 Ni 或 In 后并

未改变合金的磁性状态，对 ΔM 的影响较小，表明 Gd
掺杂不会对合金的磁响应产生显著影响。
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高强衣康酸基环氧类玻璃
高分子的制备与性能
Fabrication and performances of 
itaconic acid-based epoxy vitrimers 
with high mechanical properties

杨伟明，任 赓，义泉茜，曾艳宁*

（桂林理工大学  材料科学与工程学院，广西  桂林  541004）
YANG　Weiming，REN　Geng，YI　Quanxi，ZENG　Yanning*

（College of Materials Science and Engineering，Guilin University 
of Technology，Guilin 541004，Guangxi，China）

摘要：以生物衣康酸为环氧单体，自主合成含硼酸酯键的三羧酸交联剂（（Hexamethylene Tri（urethane-boronic ester-benzoic 
acid）-HBN）），通过环氧-羧基反应固化，制备出含双重动态硼酸酯键和酯键的生物衣康酸基环氧类玻璃高分子网络。分

别利用红外光谱和氢谱分析对合成的聚合物材料和交联剂进行结构表征，成功合成了双重动态硼酸酯键和酯键的衣康

酸基环氧高分子网络和三羧酸交联剂。然后对衣康酸基环氧高分子网络进行力学性能、热稳定性、热力学性能和应力松

弛测试，研究不同 HBN 交联剂含量对衣康酸基环氧高分子网络性能的影响，结果表明：衣康酸基环氧高分子网络具有高

的力学性能和热稳定性。此外，探究不同 HBN 添加量对衣康酸基环氧高分子网络的自修复和化学回收性能的影响，结

果表明：EIA-HB-6 网络具有优异的自修复和化学回收性能。

关键词：生物基环氧类玻璃高分子；双重动态键；力学性能；自修复；化学回收

doi： 10. 11868/j. issn. 1001-4381. 2022. 000830
中图分类号： O631  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2024）09-0190-13

Abstract：Itaconic acid-based epoxy vitrimers with dual-dynamic covalent bonds （boronic ester bond and 
ester bond） were fabricated by epoxy-carboxylic acid reaction， itaconic acid derivative as an epoxy 
monomer， synthesized tricarboxylic acid compound as crosslinker.  The structures of the itaconic acid-
based epoxy vitrimer and tricarboxylic acid compound were characterized by fourier transform infrared （FT-
IR） spectra and proton nuclear magnetic resonance （1H NMR） spectroscopy， and the results show that all 
of them are successfully prepared.  Meanwhile， the mechanical properties， thermal stability， thermo-
mechanical properties and stress relaxation testing of the EIA-HBN were examined by tensile testing， 
thermogravimetric analysis （TG）， and dynamic mechanical analysis （DMA）， and the effects of HBN 
content on the network properties were studied.  Furthermore， the effects of HBN content on self-healing 
and chemical recycling performances of all the itaconic acid-based epoxy vitrimer networks were 
researched； the results displayed that the EIA-HBN-6 network possess the excellent self-healing and 
chemical recycling capabilities.
Key words：bio-based epoxy vitrimer；dual-dynamic covalent bond；mechanical property；self-healing；
chemical recycling

环氧树脂是全球产量最高的热固性树脂，其市场

以每年 6. 46% 的速度增长，预计到 2024 年将增加到

121. 82 亿美元［1］。由于环氧树脂具有较高的尺寸稳定

性、机械强度、电气绝缘性、耐蠕变性和耐化学腐蚀

性，因此广泛应用于建筑、交通、航空航天、汽车、电子

和电气设备等领域［1-2］。然而，环氧制品在使用中易受

引用格式：杨伟明，任赓，义泉茜，等 . 高强衣康酸基环氧类玻璃高分子的制备与性能［J］. 材料工程，2024，52（9）：190-202.
YANG Weiming，REN Geng，YI Quanxi，et al. Fabrication and performances of itaconic acid-based epoxy vitrimers with 
high mechanical properties［J］. Journal of Materials Engineering，2024，52（9）：190-202.
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到外界恶劣条件的影响，产生微裂纹和机械损伤、导

致使用寿命下降。此外，传统的热固性环氧树脂拥有

永久性交联的网络结构，不能再加工，会产生大量的

环氧废弃物，从而引发环境问题。2021 年法国 Leibler
课题组首次合成出基于“缔合型”动态适应环氧网络，

以二元环氧化合物与脂肪族二元及三元羧酸/酸酐为

原料在锌盐催化下加热固化得到，网络中的酯键和羟

基在高温及催化剂作用下发生动态酯交换反应，促使

交联网络重排，赋予网络再加工、可焊接、自修复的能

力［3］。该网络被命名为“Vitrimer”，后来被我国张希院

士翻译为“类玻璃高分子”［4］。由此，基于动态共价键

的环氧类玻璃的制备及其可再加工性能的研究成为

一个重要的研究课题。环氧类玻璃网络中快速的酯

交换速率需要通过引入催化剂、提高反应温度、溶剂

辅助等方法实现。为了更好利用环氧类玻璃，研究者

们开发了基于动态二硫交换［5］、硅氧烷交换［6］和亚胺

交换［7］和硼酸酯交换［8］的非典型环氧类玻璃高分子；

其中基于硼酸酯键环氧类玻璃高分子具有优异的力

学性能、尺寸稳定性、耐化学性、耐溶剂性和耐应力开

裂等优点，同时二氧杂硼烷复分解反应具有较高的热

力学稳定性和动力学可控性，能在室温、无需外加催

化剂条件下进行快速复分解反应［8-9］。

随着全球石化能源危机的加剧，使用绿色可再生

生物质资源为原料制备环氧类玻璃，不仅能够降低塑

料制品带来的环境污染，而且还能减少材料生产过程

中对不可再生资源的依赖。近年来利用植物油［10］、木

质素［11］、天然橡胶［12］、香草醛［13］、纤维素［14］、丁香酚［15］、

山梨醇［16］、衣康酸［17-18］等可再生资源合成环氧类玻璃

已经被报道。这类环氧类玻璃对延长塑料使用寿命、

减少塑料垃圾、降低塑料对环境的危害以及缓解石化

危机等方面具有重要意义。生物衣康酸具有两个羧

基和一个不饱和双键的结构，因其具有高产量（全球

年产量约 8 万吨）和多样的化学改性［19］，被美国能源部

认定为最具潜力的 12 种生物基化学品之一［20］。衣康

酸可用于制备新型聚合物，如衣康酸基环氧树脂［21-22］、

衣康酸基聚酯［23］、和衣康酸基聚酰胺［24］。Ma 等报道

的衣康酸基环氧树脂具有优异的热性能和力学性能，

高于商业双酚 A 型环氧树脂［22］，因此，衣康酸被认为

是制备高性能生物基环氧树脂的理想原料。最近，Yu
等［18］利用氨基酸固化衣康酸环氧单体获得基于动态

可逆氢键的全生物质环氧网络，该网络具有优异的热

稳定性、力学性能和可降解性。Ma 等［17］报道了可再

加工的衣康酸基环氧类玻璃/碳纤维复合材料，所得

复合材料具有优异的热稳定性和力学性能，然而该衣

康酸环氧类玻璃基体是基于动态酯交换反应，该复合

材料低温应力松弛差，再加工温度高（190 ℃）。因此，

本工作利用生物衣康酸环氧单体和含动态硼酸酯键

的三羧酸固化剂交联合成了双重动态硼酸酯键和酯

键的衣康酸基环氧类玻璃网络。探究不同交联剂用

量对衣康酸基环氧类玻璃网络的力学性能、热性能、

松弛行为、热力学性能、自修复能力和再加工性能的

影响。衣康酸基环氧类玻璃网络中同时引入高强动

态酯键和低温响应能力优异的动态硼酸酯键，有利于

网络兼具有低温松弛、自修复、可回收和高的力学性

能，能降低网络自修复和回收所需能耗，拓展生物基

环氧网络应用范围。

1　实验材料与方法

1. 1　实验原料

4-羧基苯硼酸，1，2，6-己三醇，纯度 97%；二月桂

酸 二 丁 基 锡（DBTDL），纯 度 95%；四 丁 基 溴 化 铵

（TABA），分析纯；衣康酸（IA），纯度>99%；乙酰丙

酮锌（Zn（acac）2），纯度 97%；环氧氯丙烷（ECH），分析

纯。六亚甲基二异氰酸酯（HDI）三聚体，分析纯；乙二

醇（EG），无水硫酸镁、四氢呋喃、乙酸乙酯，分析纯。

1. 2　HB的合成

在室温下，将 3. 7 g（22. 3 mmol）4-羧基苯硼酸和

3. 0 g（22. 3 mmol）1，2，6-己三醇溶解于 60 ml 四氢呋

喃溶液中，完全溶解后加入 5. 0 g 硫酸镁，在常温下搅

拌 24 h，过滤除去不溶物，旋蒸干燥得到白色固体。最

后，将所得白色固体溶于乙酸乙酯，超声数分钟后过

滤除去不溶物，滤液旋蒸干燥得到 HB 目标 5. 5 g 产

物，反应式如图 1（a）所示。（产率：93%）核磁谱图如

图 1（b）所示，1H NMR（500 MHz，DMSO-d6，TMS）： 
δ 13. 08（s，1H），7. 82（m，4H）；4. 61（m，1H）；4. 43（m，

1H）；4. 39（m，1H）；3. 94（t，J=7. 5 Hz，1H）；3. 41（m， 
2H）；1. 47 ppm（m，6H），红外光谱如图 1（c）所示，

FTIR（KBr，cm-1）：3430（O—H），2937（C—H），1689（C=O）， 
1510， 1365（B—O），860 and 707（C—H， benzene ring）。

1. 3　HBN交联剂的合成

将 2. 0 g（7. 6 mmol）HB 和 1. 3 g（2. 6 mmol）HDI
三聚体溶解于 15 mL 四氢呋喃溶液，加入 0. 033 g（总

反应物料的 1%（质量分数，下同））DBTDL，加热到

40 ℃反应 5 h。将所得混合物旋蒸干燥得到白色固体。

最后，用乙酸乙酯洗涤、过滤、干燥得到 3. 1 g HBN 目

标产物，反应式如图 2（a）所示。（产率：96%）核磁谱图

如 图 2（b）所 示 ，1H NMR（500 MHz，DMSO-d6， 
TMS）：δ 13. 05（s，1H）；7. 88（m，4H）；7. 03（s，1H）； 
4. 59（m，1H）；4. 43（m，1H）；3. 93（m，3H）；3. 69（s，
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2H）；2. 92（s，2H）；1. 57（m，6H），1. 23（m，4H）. 红外

光 谱 如 图 2（c）所 示 ，FTIR（KBr，cm-1）：3328（N—H），

2937（C—H），1720（C=O），1689（C=O），1540（N—H），1463（C—H）， 
1365（B—O），860 and 707（C—H， benzene ring）。

1. 4　衣康酸基环氧树脂的制备

通 过 参 照 文 献［25］方 法 获 得 衣 康 酸 环 氧 树 脂

（EIA）。将 25. 0 g IA，178. 0 g ECH 和 0. 75 g TBAB
倒入装有机械搅拌器、温度计和回流冷凝器的三颈圆

底烧瓶中。在 N2 气保护下，混合物在室温下搅拌 10 
min，然后升温至 105 ℃反应 30 min 后，将混合物冷却

至 50 ℃，再滴加 40. 0 g 氢氧化钠水溶液（50% 质量），

反应 3 h 后，冷却至室温。所得混合物用去离子水冲

洗 5 次，用旋转蒸发仪除去水和未反应的 ECH，得到

29. 0 g EIA（产率：63%）。利用盐酸-丙酮法测定 EIA
的环氧值约为 0. 61 mol/100 g。核磁谱图如图 3（a）所

示，1H NMR（500 MHz，DMSO-d6，TMS）：δ 6. 40（s，
1H），5. 78（s，1H），4. 52（m，2H），4. 02（m，2H），3. 40
（s，2H），3. 23（d，J=15. 0 Hz，2H），2. 84（m，4H）， 2. 65
（m，4 H）. 红外光谱如图 3（b）所示，FTIR（KBr， cm-1）：

2958（C—H），1725（C=O），1640（C=C），1428（C—H），906（C—O—C）。

1. 5　衣康酸基环氧类玻璃网络的制备

取 3 g EIA 基体和不同量的（n 羧基/n 环氧=2%，4%，

6%，8%，10%，质量比）固化剂 HBN，在 140 ℃下熔融

混合均匀，然后降温至 80 ℃，加入催化剂（总反应物的

图 1　HB 的反应式（a）、核磁氢谱（b）和红外光谱（c）
Fig. 1　Reaction formula （a），1H NMR （b） and FT-IR spectra （c） of HB

图 2　HBN 的反应式（a）、核磁氢谱（b）和红外光谱（c）
Fig. 2　Reaction formula （a），1H NMR （b） and FT-IR spectra （c） of HBN
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1%（质量分数））TABA 混合均匀后，倒入模具（5 mm×
5 mm）平铺展开，梯度升温  （120 ℃，2. 5 h；150 ℃，2. 5 h） 

固化交联，得到交联产物如图 4 所示，命名为 EIA-
HBN-x，其中 x 代表样品的 n 羧基/n 环氧值。

1. 6　测试与表征

Thermo Nexus 470 型 傅 里 叶 变 换 红 外 光 谱 仪

（FTIR），通过 KBr压片法，扫描范围为 500~4000 cm-1；

AVANCE NEO 500 型核磁共振波谱仪，300 Hz，溶剂

为 CDCl3，四甲基硅为内标；DMA Q800 型动态力学热

性能分析仪（DMA），N2 气保护，升温速度：3 ℃/min，
频率为 1 Hz；TG 209 型热重分析仪（TG），N2 气保

护 ，升 温 速 度 ：10 ℃/min，温 度 范 围 ：35~800 ℃ ；

UTM4503SLXY 型 万 能 拉 伸 试 验 机 ，拉 伸 速 率 ：

5 mm/min；BA210 型光学显微镜。

2　结果与分析

2. 1　结构表征

设计合成了具有动态酯键、硼酸酯键和氢键的

EIA-HBN-x 网 络 。 利 用 红 外 光 谱 对 合 成 的 EIA-
HBN-x网络进行了结构表征，结果如图 5所示。图 5（a）
为 EIA，HBN 和 EIA-HBN-6 的红外谱图；在 EIA 谱图

上，1725 cm-1处的峰是酯键上 C=O 的伸缩振动吸收

峰；1640 cm-1 处的吸收峰为双键的伸缩振动吸收峰；

908 cm-1 处 存 在 环 氧 基 团 的 弯 曲 振 动 吸 收 峰［25］。

HBN 谱图上 3328 和 1540 cm-1处分别为 N—H 的伸缩

振动和弯曲振动吸收峰［26-27］；1689 cm-1 处为羧基上

C=O 的伸缩振动吸收峰；1463 cm-1处为亚甲基 C—H
的弯曲振动吸收峰［28］；710 cm-1 处存在苯环上 C—H
的弯曲振动吸收峰。典型的 EIA-HBN-6 网络谱图

上，1540，1463 和 710 cm-1 处分别存在 N—H、亚甲基

上 C—H 和苯环上 C—H 的吸收峰。相比于 EIA 谱

图，EIA-HBN-6 谱图上 908 cm-1处的环氧吸收峰明显

降低，而 3440，1725 cm-1处的吸收峰明显增强。相比

图 3　EIA 的核磁氢谱（a）和红外光谱（b）
Fig. 3　1H NMR （a） and FT-IR spectra （b） of EIA

图 4　EIA-HBN-x 网络的制备

Fig. 4　Preparation of the EIA-HBN-x networks
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于 HBN 曲线，EIA-HBN-6 曲线上 1689 cm-1处羧基上

C=O 的吸收峰也接近消失。以上结果表明 EIA 上的

环氧与 HBN 上的羧基发生反应形成了 EIA-HBN 中

的酯键和羟基。因此，以上结果表明成功获得了 EIA-
HBN 网络结构。

不同交联剂含量的 EIA-HBN-x 网络的红外谱如

图 5（b）所示。对所有谱图上 3440，1540，710 cm-1 处

的—OH，N—H 和苯环上 C—H 吸收峰进行了归一化

处理，如图 5（c）~（e）。随着 HBN 交联剂含量的增加，

谱图上 N—H 和苯环上 C—H 的吸收强度随之增加，

说明网络中氨基甲酸酯和苯环结构增多。随着 HBN
交联剂的含量增加，—OH 的吸收强度逐渐增强，说明

网络中羟基数量逐渐增多；同时吸收峰逐渐变宽且从

3446 红移到 3434 cm−1，说明有更多的羟基形成氢键

（C=O—OH）［29］。

2. 2　力学性能

图 6（a）为不同衣康酸基环氧网络的应力-应变曲

线；图 6（b）为相应的力学性能柱状图。聚合物网络的

力学性能往往受其网络的交联密度和链段刚性所影

响［30］。随着 HBN 交联剂含量的增加，EIA-HBN-x 环

氧类玻璃网络的拉伸强度（12. 3→48. 9 MPa）和杨氏

模 量（210. 4→500. 6 MPa）逐 渐 提 高 ，断 裂 伸 长 率

（21. 9→11. 5%）逐 渐 降 低 ，由 于 网 络 交 联 度 增 加

（1. 87→2. 00 mol/cm3）引起网络变硬所致，网络的交

联度见表 1。EIA-HBN-10 网络具有最高的力学性能

（拉伸强度为 48. 9 MPa，杨氏模量为 458. 2 MPa，断裂

图 5　EIA，HBN，EIA-HBN-6 的红外光谱图（a），EIA-HBN-x（b）红外光谱图及红外谱放大图（c）~（e）
Fig. 5　FT-IR spectra of EIA，HBN，EIA-HBN-6（a），EIA-HBN-x（b）and amplification of FT-IR spectra of different EIA-HBN-x（c）-（e）

图 6　EIA-HBN-x 网络应力-应变曲线（a）和力学性能柱状图（b）
Fig. 6　Stress-strain curves（a） and mechanical properties of EIA-HBN-x networks（b）
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伸长率为 11. 5 %），这是由于 EIA-HBN-10 网络拥有

最高的交联度。

2. 3　热性能

图 7（a），（b）为不同 EIA-HBN 环氧类玻璃网络的

热失重 TGA 和分解速率 DTG 曲线。热稳定性因素

总结见表 1 中，其中热稳定因素包括：初始分解温度

（失重 5% 的温度 T5d）和 800 ℃时的残余质量分数。探

究不同 HBN 交联剂含量对 EIA-HBN-x 环氧类玻璃

网络的热稳定性的影响。由图 7（b）可知，不同 HBN
含量的 EIA-HBN-x 环氧类玻璃网络的 TGA 和 DTG
曲线差异不大，所有的 EIA-HBN 环氧类玻璃网络均

在 388 ℃附近表现出一个主要的失重峰，可能是由于

C—C 单键的断裂所引起的［11］，说明所得的 EIA-HBN
环氧类玻璃网络具有高的热稳定性，且网络结构比较

均一。在 492 ℃附近，DTG 曲线有一个小的失重峰，

可能由于羰基分解导致［11］。网络中 HBN 的含量对

EIA-HBN-x 环氧类玻璃网络的热稳定性影响不大。

随着 HBN 的添加量从 2% 增加到 10%，EIA-HBN-x
环氧类玻璃网络的 T5d和 800 ℃的残碳量分别从 312 ℃
增加到 334 ℃，16. 6% 增加到 19. 9%，如表 1，可能是

因为随着交联度增加（1. 87×10-3→2. 0×10-3 mol/
cm3）网络内部相互作用增强所引起的热稳定增强。

2. 4　动态热力学性能

图 8 为不同 EIA-HBN-x 环氧类玻璃网络的动态

热力学性能，随着温度从 35 ℃ 升高到 140 ℃ ，所有

EIA-HBN 环氧类玻璃网络具有典型类玻璃网络的储

能模量 vs温度曲线［8， 31］，如图 8（a）所示，在低温下存在

较高的储能模量，而高温时储能模量逐渐降低，发生

玻璃态到橡胶态的转变，证明成功合成了衣康酸基类

玻璃网络。相同温度下，随着 HBN 含量增加，EIA-
HBN 环氧类玻璃网络的模量也随着增加，是因为

HBN 含量增加使得 EIA-HBN 环氧类玻璃网络的交

联度和刚性增加所致。另一方面，在图 8（b）中，tanδ
曲线上由于玻璃化转变引起的 α-松弛吸收峰的峰值

对应的温度为网络的 Tg，所有 tanδ 曲线呈现一个明显

的吸收峰，表明网络只有一个 Tg，没有明显相分离［31］。

随着 HBN 含量的增加，衣康酸基类玻璃网络的 Tg 从

56 ℃增加到 76 ℃。最后，通过式（1）可计算出衣康酸

基类玻璃网络的交联密度（Ve，mol/cm3）［32］。

Ve=E'/（3RT） （1）
式中：R 和 T 分别为气体常数（8. 314 J·mol−1·K−1）和

绝对温度；E′为橡胶平台模量，可通过图 8（a）曲线上

Tg+40 ℃时的储能模量（MPa）获得。表 1 列出了不同

EIA-HBN-x 环氧类玻璃网络的交联度，随着交联剂

HBN 含量的增加，衣康酸基类玻璃网络的交联度呈现

增加的趋势（1. 87×10-3→2. 0×10-3 mol/cm3）。

图 9 为 不 同 EIA-HBN-x 环 氧 类 玻 璃 网 络 在

165 ℃下的应力松弛测试结果。由图中可知，随着交

表 1　不同 EIA-HBN-x网络的热性能和力学性能

Table 1　Thermal and mechanical properties of different EIA-HBN-x networks

Sample

EIA-HBN-2
EIA-HBN-4
EIA-HBN-6
EIA-HBN-8
EIA-HBN-10

Tensile strength/
MPa
12. 3±1. 4
21. 7±2. 9
40. 8±1. 2
43. 8±2. 7
48. 9±1. 0

Elongation at
 break/%
21. 9±1. 2
17. 8±1. 0
14. 7±1. 0
13. 6±0. 8
11. 5±0. 9

Young’s modulus/
MPa
210. 4±20. 2
279. 7±15. 6
287. 4±18. 8
337. 5±20. 3
500. 6±20. 8

T5d /℃

312
330
331
333
334

Residual mass at 
800 ℃/%
16. 6
16. 7
17. 2
18. 4
19. 9

Tg/℃

56
63
66
70
76

E ΄/MPa

17. 0
18. 2
18. 4
18. 8
19. 4

Ve/（mol·cm-3）

1. 87×10-3

1. 93×10-3

1. 94×10-3

1. 97×10-3

2. 00×10-3

图 7　EIA-HBN-x 网络热失重（a）和分解速率曲线（b）
Fig. 7　TGA（a） and DTG（b） curves of the EIA-HBN-x networks

195



材料工程 2024 年  9 月

联剂 HBN 的添加量从 2% 增加到 6%，EIA-HBN 环氧

类玻璃网络的松弛时间从 250 s 降低到 105 s，这是因

为交联剂含量增加，网络内部的动态酯键和硼酸酯键

也会随之增加，在相同温度下，网络内部较多的动态

共价键能可以更容易对外部应力发生松弛，使松弛加

快。但当交联剂 HBN 的添加量从 6% 增加到 10% 时，

EIA-HBN 环氧类玻璃网络的松弛时间从 105 s增加到

137 s，可能因为交联剂含量增加，网络的交联度和刚

性进一步增加，导致网络交联密度过大，链段过硬，阻

碍了内部的动态酯键和硼酸酯键的交换速率，因此在

相同温度下，松弛变慢［33］。所有 EIA-HBN 环氧类玻

璃网络都能够将外部应力松弛到 1/e，说明所得 EIA-
HBN 网络为类玻璃高分子。

图 10（a）为不同温度下（110，120，130，140，150，
160 ℃），EIA-HBN-6 网络的应力松弛测试结果。随

松弛时间延长，EIA-HBN-6 网络表现出类玻璃网络

的松弛特性，松弛模量持续下降。当温度从 110 ℃升

高到 160 ℃，网络松弛时间加快，且温度高于 120 ℃，网

络松弛时间明显加快。弛豫时间 τ 定义为松弛模量降

至 1/e 所需的时间［34-35］。在不同温度下，EIA-HBN-6
网络的 τ分别为 527，364，245，203，169，142 s。在受热

时，EIA-HBN 网络表现为应力松弛，是由于动态硼酸

酯键和酯键的键交换反应所引起［36］；当温度升高时，

网络链段的动态键交换速率加快，促使网络快速重

排，所施加的应力就可以在较短时间内得以释放，导

致应力松弛加快。且松弛时间表现出类 Arrhenius 温

度依赖性，遵循 Arrhenius公式［37］。

lnτ=lnτ0+Ea/（RT） （2）
式中：R 和 T 分别为摩尔气体常数和绝对温度；Ea为活

化能，J·mol−1；τ 为弛豫时间；τ0 为无限温度下的特征

弛豫时间。利用应力松弛实验数据，通过 lnτ 与 T−1的

Arrhenius 关系得到线性拟合曲线如图 10（b）所示，拟

合优度 R2高达 0. 97，根据拟合曲线的斜率获得网络交

图 9　EIA-HBN-x 网络的归一化松弛模量曲线

Fig. 9　Normalized relaxation modulus curves of EIA-HBN-x

图 8　EIA-HBN-x 储能模量（a）和损耗角曲线（b）
Fig.  8　Storage modulus（a） and tan-δ curves（b） of EIA-HBN-x networks

图 10　EIA-HBN-6 网络的归一化松弛模量曲线（a）以及 lnτ与 T−1的阿伦尼乌斯分析（b）
Fig. 10　Normalized relaxation modulus curves of EIA-HBN-6（a） and Arrhenius analysis of lnτ versus T−1（b）
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换反应活化能 Ea=34. 9 kJ·mol-1，相较于报道的衣康

酸基类玻璃网络［17］，EIA-HBN-6 网络拥有较低的 Ea，

表明 EIA-HBN-6网络可在中等温度下进行快速交换。

拓扑转变温度（Tv）是类玻璃网络的一个重要特征

温度，定义为当黏度为 1012 Pa·s 时的温度［38-40］。在 Tv

以上，动态键能够高效交换，类玻璃网络开始变软；而

在 Tv 以下，动态键交换反应无法有效进行，网络中的

动态交换反应处于冻结状态。通过外推应力松弛的

Arrhenius 拟 合 线 可 获 得 EIA-HBN-6 网 络 的 Tv=
-22 ℃。其中弛豫时间（τ=1. 6×105 s）可以由麦克斯

韦公式计算获得［41］：

η=1/3（E'·τ） （3）
式中：E'为橡胶平台模量，MPa；η 为 Tv 时的黏度，

1012 Pa·s。仅当温度高于 Tv和 Tg时，交换反应才能有

效发生。EIA-HBN-6 网络较低的 Tv 值，说明网络内

部的动态硼酸酯键和酯键的交换反应可以在温和条

件下有效快速进行。因此，有可能实现低温下的自修

复和再加工。

2. 5　自修复性能

EIA-HBN 环氧网络内部存在动态酯键和硼酸酯

键，因此网络材料可以进行自修复，自修复前后的光

学显微镜图如图 11 所示。首先，用锋利的刀片分别在

EIA-HBN-2，EIA-HBN-4，EIA-HBN-6，EIA-HBN-
8，EIA-HBN-10 样品上划出一道划痕，然后将带有划

痕的样品置于 150 ℃的烘箱中进行热修复，并分别在

自修复 0，30，60 min 时取出观察。从图中可知，未修

复 前 EIA-HBN-2，EIA-HBN-4，EIA-HBN-6，EIA-
HBN-8，EIA-HBN-10 样品表面的划痕尺寸分别是

9. 54，8. 17，8. 04，8. 75，8. 56 μm（图 11（a-1）~（e-1））。

修 复 30 min 后 ，EIA-HBN-2，EIA-HBN-4，EIA-
HBN-8，EIA-HBN-10 样品的表面划痕尺寸分别减小

到 3. 27，1. 75，0，0. 45，3. 10 μm，且 EIA-HBN-6 的划

痕已经基本完全修复好（图 11（b-2）~（e-2））。热修复

60 min 后 ，EIA-HBN-2，EIA-HBN-4，EIA-HBN-10

图 11　在 150 ℃时 EIA-HBN-x 自修复前后的光学显微镜图像

（a）EIA-HBN-2；（b）EIA-HBN-4；（c）EIA-HBN-6；（d）EIA-HBN-8；（e）EIA-HBN-10；（1）0 min；（2）30 min；（3）60 min
Fig. 11　Optical microscopic images of the EIA-HBN-x before and after self-healing at 150 ℃

（a）EIA-HBN-2；（b）EIA-HBN-4；（c）EIA-HBN-6；（d）EIA-HBN-8；（e）EIA-HBN-10；（1）0 min；（2）30 min；（3）60 min
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样品的表面划痕尺寸分别再次减小到 3. 02，1. 54，0，
0，1. 50 μm，且 EIA-HBN-8 的划痕也已经基本完全修

复（图 11（a-3）~（e-3））。在高温刺激下，网络内部硼

酸酯键和酯键进行动态交换反应，促使网络拓扑结构

重排，使划痕得到修复，动态交换反应如图 12 所示。

因此，EIA-HBN-6 和 EIA-HBN-8 样品的自修复能力

较强，修复后的表面只留下一条模糊的痕迹。EIA-
HBN-10 的自修复能力较差，热修复 60 min 后，划痕的

恢 复 效 率 为 有 82. 5%，可 能 因 为 EIA-HBN-10 的

HBN 含量最多，网络的交联度和刚性最强，链段运动

能力受到限制，阻碍了内部的动态酯键和硼酸酯键的

交换速率，网络划痕愈合较难实现，导致修复效率降

低［33］。EIA-HBN-4 和 EIA-HBN-2 的自修复能力最

差 ，热 修 复 60 min 后 ，表 面 划 痕 恢 复 效 率 分 别 为

81. 2% 和 68. 3%，可能是因为网络中动态共价键的数

量较少，没有充足的动态共价键来进行交换反应，网

络拓扑结构不能充分发生重排，导致较低的自修复能

力，与应力松弛结果相吻合。同时，随着修复时间从

30 min 延长到 60 min，所有 EIA-HBN 网络的自修复

效率都随之增加，与文献报道一致［42-43］。

此外，为了定性研究划痕自修复能力，对表面划

痕修复 60 min 后的样品进行了拉伸测试，获得应力-应

变曲线如图 13 所示，其中，相比于划痕修复前的 EIA-
HBN-6 样品的力学性能，修复后的样品的力学性能有

所降低。EIA-HBN-6（图 13（c））网络的拉伸强度、断

裂伸长率和杨氏模量的恢复率最高，分别为 93. 9%，

95. 9%，97. 6%。EIA-HBN-8（图 13（d））的力学性能

修复率次之，拉伸强度、断裂伸长率和杨氏模量恢复

率分别是 88. 8%，91. 2% 和 95. 1%。EIA-HBN-2（图

13（a））、EIA-HBN-4（图 13（b））和 EIA-HBN-13（图

13（e））的力学性能恢复率较低，其拉伸强度、断裂伸长

率和杨氏模量恢复率分别是 64. 2%，69. 4%，42. 9%；

74. 7%，79. 8%，75. 0%；75. 9%，89. 6%，68. 7%。划

痕修复后样品的力学性能有所下降，但仍然能保持较

高的力学性能。

2. 6　化学回收能力

同时还研究了所有 EIA-HBN-x 样品化学回收能

力，图 14（a）展示了化学回收过程，先将 EIA-HBN 样

品剪碎，加入 EG 溶剂和 Zn（acac）2（样品质量的 5 %），

然后在 140 ℃下降解 18 h，得到黄色澄清降解液，再除

去溶剂，最后在 160 ℃烘箱中加热重新固化 12/18 h，
得到化学回收后的深色样条，并对所得样条进行了

红外表征和拉伸测试，红外谱图和应力 -应变曲线

如图 14（b）和图 15 所示。与原始样品红外谱图中的特

征吸收峰相比（3440（O—H），1725（C=O），1463（C—H）），化学

回收后的样品具有相同的特征吸收峰，说明化学回收

后样品的网络结构与原始样品保持基本一致。由

图 15 可知，相比于原始样品的力学性能，固化 18 h 后

化学回收样品的断裂伸长率得到明显提高，恢复率在

115% 到 363% 之间；化学回收样品的拉伸强度恢复率

在 78. 9%~103% 之间；而化学回收样品的杨氏模量

恢复率较低（22. 1%~45. 7%）。相比于 Xu 等［31］报道

的化学回收桐油基环氧类玻璃，化学回收的 EIA-
HBN-6 网络具有更高的力学性能修复率（拉伸强度恢

复率为 91. 9%，断裂伸长率恢复率达到 363. 0%）。因

此，EIA-HBN 网络化学回收后的样条具有较高的力

学性能，表明 EIA-HBN 网络具有良好的化学回收

能力。

图 12　硼酸酯键和酯键的交换反应示意图

Fig. 12　Schematic diagram of exchange reactions of boronic ester bond and ester bond
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2. 7　焊接性能

此外，选择自修复和化学回收能力强的 EIA-
HBN-6 进行了焊接测试；在 150 ℃下将两条切断的样

条分别焊接 2，4，6，8 h，获得了焊接接口良好的样品，

重叠面积为 10. 0 mm×4. 5 mm，如图 16（a）所示，然后

对焊接后的样条进行拉伸测试，拉伸断裂后焊接部分

未脱落，断裂处在焊接端口，应力-应变曲线如图 16（b）
所示。随着焊接时间的延长（2→8 h），焊接后的样条

的力学性能逐渐增强，拉伸强度从 11. 5 MPa 增长到

33. 7 MPa，断裂伸长率从 5. 5% 增长到 11. 1%，杨氏

图 13　EIA-HBN-x 自愈合后的应力-应变曲线

（a）EIA-HBN-2；（b）EIA-HBN-4；（c）EIA-HBN-6；（d）EIA-HBN-8；（e）EIA-HBN-10
Fig. 13　Stress-strain curves of EIA-HBN-x after self-healing

（a）EIA-HBN-2；（b）EIA-HBN-4；（c）EIA-HBN-6；（d）EIA-HBN-8；（e）EIA-HBN-10

图 14　EIA-HBN 化学回收光学图像（a）及原始和回收样品红外光谱（b）
Fig. 14　Optical image of chemical recycling（a） and FTIR spectra of original and recycled EIA-HBN（b）
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模量从 211. 0 MPa 增长到 304. 7 MPa。相比于原始样

品的力学性能，焊接样品的拉伸强度，断裂伸长率和

杨氏模量均有所降低。与文献报道的网络相比［9］，

EIA-HBN-6 焊接 8 h 后的力学性能仍然维持在较高

的水平（拉伸强度为 33. 7 MPa，断裂伸长率为 11. 1%，

杨氏模量为 304. 7 MPa），焊接后的样条力学性能恢复

率为 82. 6%，由此说明 EIA-HBN-6 拥有良好的焊接

性能。

3　结论

（1）以生物衣康酸衍生物为环氧单体，含硼酸酯

键的三羧酸交联剂，通过环氧-羧酸酯化反应固化，成

功制备基于双重动态共价键（硼酸酯键和酯键）的衣

康酸基环氧类玻璃网络。

（2）衣康酸基环氧类玻璃网络具有高的热稳定性

（初始分解温度：≈330 ℃）和力学性能（拉伸强度：

48. 9 MPa，杨氏模量：458. 2 MPa，断裂伸长率：11. 5%），

同时网络具有较低的活化能（34. 9 kJ·mol-1）和 Tv 

（-22 ℃）。

（3）在较温和条件下，双重动态共价键的衣康酸

基环氧类玻璃网络表现出优异的自修复、再加工和焊

接性能。在 150 ℃下修复 1 h，EIA-HBN-6 网络上的

划痕能够完全愈合；化学回收的样品具有高的力学性

能恢复率；焊接后的样条力学性能恢复率为 82. 6%。

图 16　EIA-HBN-6 焊接性能光学图像（a）及焊接后的应力-应变曲线（b）
Fig. 16　Optical image of welding performance of the EIA-HBN-6（a） and stress-strain curves of the welded EIA-HBN-6（b）

图 15　不同固化时间化学回收 EIA-HBN-x 的应力-应变曲线

（a）EIA-HBN-2；（b）EIA-HBN-4；（c）EIA-HBN-6；（d）EIA-HBN-8；（e）EIA-HBN-10
Fig. 15　Stress-strain curves of EIA-HBN-x with different chemical recovery time

（a）EIA-HBN-2；（b）EIA-HBN-4；（c）EIA-HBN-6；（d）EIA-HBN-8；（e）EIA-HBN-10
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