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自蔓延高温合成氮化硅多孔陶瓷的研究进展 
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摘 要: 多孔氮化硅陶瓷兼具有高气孔率和陶瓷的优异性能, 在吸声减震、过滤等领域具有非常广泛的应用。然而, 目

前常规的制备方法如气压/常压烧结、反应烧结–重烧结以及碳热还原烧结存在烧结时间长、能耗高、设备要求高等不

足, 导致多孔 Si3N4陶瓷的制备成本居高不下。因此, 探索新的快速、低成本的制备方法具有重要意义。近年来, 采用

自蔓延高温合成法直接制备多孔氮化硅陶瓷展现出巨大潜力, 其可以利用 Si 粉氮化的剧烈放热同时完成多孔氮化硅

陶瓷的烧结。本文综述了自蔓延反应的引发以及所制备多孔氮化硅陶瓷的微观形貌、力学性能和可靠性。通过组分

设计和工艺优化, 可以制备得到氮化完全、晶粒发育良好、力学性能与可靠性优异的多孔氮化硅陶瓷。此外还综述了

自蔓延合成多孔 Si3N4 陶瓷晶界相性质与高温力学性能之间的关系, 最后展望了自蔓延高温合成多孔 Si3N4 陶瓷的发

展方向。 
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Abstract: Porous silicon nitride (Si3N4) ceramics can be widely used in various fields, such as sound and shock 

absorption, filtration and so on, due to its high porosity and outstanding properties of ceramics. However, conventional 

preparation methods, such as gas-pressure/pressureless sintering, sintering reaction-bonded sintering and carbothermal 

reduction sintering, perform long sintering time, high energy consumption and high equipment requirements, which 

makes the preparation of porous Si3N4 ceramics expensive. Therefore, it is of great importance to explore a rapid and 

low-cost preparation method. In recent years, the direct preparation of porous Si3N4 ceramics by self-propagating high 

temperature synthesis (SHS) has showed great potential of which the heat released from the nitridation of Si powder 

could be used for the in-situ sintering of porous Si3N4 ceramics. In present paper, researches relating to the initiation of 

the SHS reaction, and microstructural evolution, mechanical properties, and reliability of the fabricated Si3N4 ceramics 
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are summerized systematically. Porous Si3N4 ceramics with complete nitridation, excellent grain morphology and 

outstanding mechanical properties and reliability are obtained by adjusting raw materials and process parameters. 

Furthermore, the relationship between properties of grain boundary phase and high-temperature mechanical properties 

of SHS-fabricated porous Si3N4 ceramics is reviewed. Finally, the development direction of the self-propagating high 

temperature synthesis of porous Si3N4 ceramics is prospected. 

Key words: self-propagating high-temperature synthesis; silicon nitride; microstructure; mechanical property; 

review 

作为一种先进的无机材料, 氮化硅陶瓷具有优

异的机械性能、热稳定性、耐磨性以及耐腐蚀性, 能

够广泛应用于航空航天、机械、电子电力、化工和

智能制造等领域[1-7]。多孔氮化硅陶瓷由于引入气孔

而具有低密度、低热导、优异的渗透蒸发性能以及

对电磁波的良好透过性。因此, 多孔氮化硅陶瓷可

广泛应用于导弹天线窗、环路热管毛细芯、高温过

滤以及催化载体等领域[8-10]。氮化硅有 α-Si3N4 和

β-Si3N4 两种常见晶相, 其中 β-Si3N4 为热力学稳定

相, α-Si3N4 为热力学亚稳相[11]。α-Si3N4 在 1300 ℃

会发生 α→β不可逆相变。氮化硅陶瓷通常以亚稳相

α-Si3N4 为原料通过液相烧结获得, 这种以 α-Si3N4

粉为原料制备的氮化硅陶瓷称为烧结氮化硅。随着

光伏产业的发展, 高纯硅的制备成本显著降低, 硅

粉反应烧结法逐渐被用于制备氮化硅陶瓷[12-13]。混合

有烧结助剂的硅粉首先在低于硅熔点(约 1410 ℃[14])

的温度下进行氮化得到富 α 相氮化硅陶瓷; 氮化后

的样品再经过高温烧结得到长棒状晶粒形貌的

β-Si3N4 陶瓷。这种通过反应–重烧结制备的氮化硅

陶瓷虽然原料成本较低, 但烧结时间更长, 能耗高。

除此之外, 石英碳热还原法也可以制备多孔氮化硅

陶瓷[15-17], 涉及的主要反应有: (1)合适比例的石英

与碳粉发生还原反应生成单质硅; (2)生成的单质硅

在氮气气氛下生成氮化硅。碳热还原法制备氮化硅

陶瓷原料成本优势更加明显, 但其缺点也比较突出: 

其一, 碳热反应过程失重较大, 很难制备高密度氮

化硅陶瓷; 其二, 碳热还原反应新生成的单质硅容

易与碳粉反应生成碳化硅, 使烧结体纯度降低。 

总体而言, 研究人员对 Si3N4 陶瓷的烧结技术

和烧结体性能开展了大量研究工作, 推动了 Si3N4

陶瓷的广泛应用。但是无论采用上述哪种方法制备

Si3N4 陶瓷, 制备成本仍然是限制其广泛应用的瓶

颈。制备成本主要体现在原料价格、能耗、制备时

间和设备折旧等方面。因此, 亟需寻找一种快速、

低成本的 Si3N4 陶瓷制备方法。 

自 蔓 延 高 温 合 成 法 (Self-propagating high- 

temperature synthesis, SHS)是一种利用反应物之间

的自发化学反应放热原位合成材料的新方法, 这种

方法不需要外部加热、反应迅速、产品纯度高、制

备成本低廉[18]。自蔓延合成法的基础是反应物之间

能够发生自发的放热反应, 被外部点燃后, 燃烧波

自发推进到未反应的物料, 从而合成材料。自蔓延

合成法已经广泛应用于 MgAl2O4-MoSi2
[19]、TiC[20]、

TiB2
[21]、SiC[22]等固–固反应材料体系。对于固–气

反应体系 , 自蔓延合成法能够合成 TiN[23-24]、

Si3N4
[25-26]、AlN[27-28]、SiAlON[29-30]和 MgSiN2

[31]等

氮化物陶瓷粉体。自蔓延合成 Si3N4 的热力学方程

如式(1)所示, 单质Si在高压氮气气氛下发生剧烈反

应生成 Si3N4。 
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硅粉自蔓延反应主要用于制备高烧结活性的富

α 相粉体。通过添加 Si3N4
[33-34]、铵盐等添加剂[35-36]

调控反应过程, 可以制备得到 α相含量达到~90%、

具有高烧结活性的 Si3N4 粉体[37]。硅粉自蔓延反应

也可以用于制备 β-Si3N4 晶须[38-39], 由于 β-Si3N4 为

高温稳定相, 在自蔓延反应过程中比较容易获得, 

如何获得高长径比的 β-Si3N4 晶须是关键。理论上, 

β-Si3N4 为六方相晶体, 晶粒沿 c 轴方向生长速度快

于 a、b 轴, 倾向于生长为柱状。但是由于 Si3N4 中

Si、N 原子的自扩散速率较低, 很难通过固相反应

实现较高的长径比。为了促进 β-Si3N4 的各向异性生

长, 需要加入烧结助剂。烧结助剂通常为稀土金属

氧化物(Y2O3, Yb2O3, Lu2O3, La2O3, Sm2O3)
[40-41]。在

一定温度下 , 烧结助剂与 Si3N4 以及表面存在的

SiO2 膜反应生成低温共熔液相, 提高传质速率, 从

而促进晶粒的生长发育。另据 Ziegler[42]和 Shibata[43]

等报道, 液相中的 Y3+, Yb3+, Lu3+等稀土金属离子

更倾向于结合在 β-Si3N4 的棱柱面, 抑制 β-Si3N4 沿

a、b 轴方向上的生长, 从而有效增大 β-Si3N4 晶须的

长径比。 

基于自蔓延合成法在合成高烧结活性 α-Si3N4
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粉体和 β-Si3N4晶须上的成熟应用, 研究人员希望利

用该法直接制备 Si3N4 块体材料。相对于常规的粉

末烧结法, 自蔓延合成法直接合成块体材料可以省

去长时间的高温烧结, 大大缩短烧结时间并降低能

耗, 简化制备程序, 显著节约成本, 从而有望推动

Si3N4 陶瓷材料更广泛的应用。 

区别于合成粉体材料, 自蔓延合成 Si3N4 块体材

料的主要难点在于: (1)高密度的坯体会抑制 N2 气在

样品内扩散, 难以实现样品的完全氮化; (2)反应过

程温度梯度大, 容易产生热应力, 对材料造成破坏, 

甚至使样品开裂; (3)反应过程中的液相收缩抑制 N2

气在样品内的扩散, 影响样品内部的氮化以及后续

晶粒重排和发育; (4)非均匀温场造成液相收缩, 容

易导致样品变形、翘曲甚至开裂, 难以保证材料的

均匀性和可靠性。研究人员试图通过反应工艺优化

来调控自蔓延反应过程。2002 年, 俄罗斯科学院团

队[33]以 Si 和 Si3N4 稀释剂为原料, 首次利用自蔓延

合成法制备了高气孔率陶瓷, 探讨了稀释剂含量和

坯体气孔率对反应速率和残余 Si 的影响, 结果表明

通过添加摩尔分数为 40%~60%的 Si3N4 稀释剂可以

制备残余 Si 含量小于 1%的多孔 Si3N4 陶瓷。随后, 

中国科学院上海硅酸盐研究所团队[44-45]在原料粉体

中添加少量烧结助剂, 制备得到氮化完全, 孔隙率

为 62%~64%, 具有长棒状晶粒相互搭接微观形貌

的多孔 Si3N4 陶瓷。相对于前期报道, 该团队可以有

效调控晶粒长径比。2014 年, Cui 等[32]以溶胶-凝胶

结合自蔓延合成法制备得到如图 1(a)所示多孔

Si3N4陶瓷, 其 SEM 照片显示制备的多孔 Si3N4陶瓷

由长棒状六方晶粒搭接组成(图 1(b~d))。 

上述研究虽然开创性地采用自蔓延合成法制备

了多孔 Si3N4 块体材料, 但距离实际应用还很遥远。 
 

 
 

图 1  溶胶–凝胶结合自蔓延合成多孔Si3N4陶瓷光学的照片(a)

及放大微观结构图(b~d)[32] 

Fig. 1  Optical picture (a) and amplified microstructures (b-d) 
of the porous Si3N4 ceramics prepared by gel-casting and SHS[32] 

首先, 为了实现 Si 粉的完全氮化, 上述研究仅仅尝

试了制备高孔隙率样品, 没有探索制备较低孔隙率

样品的可行性; 其次, 对自蔓延反应的工艺参数以

及反应机理研究还不系统。另外, 上述研究采用粉

体堆积和凝胶成型这类容易引入宏观缺陷的成型方

法, 而且没有提供材料的力学性能和可靠性等重要

性能参数。直到 2019 年, 中国科学院上海硅酸盐研

究所开始对自蔓延合成多孔 Si3N4 块体材料进行系

统研究, 通过原料设计和工艺参数优化对自蔓延反

应过程进行调控, 并探索其对自蔓延产品性能的影

响, 详细阐述了自蔓延反应合成 Si3N4 陶瓷的反应

机理[46]。以下将围绕自蔓延合成多孔 Si3N4 陶瓷的

工艺优化、反应机理、力学性能调控以及高温力学

性能优化等方面的进展进行详细介绍。 

1  自蔓延反应工艺优化与反应机理 

采用如图 2 所示自蔓延反应装置合成多孔

Si3N4 块体材料。样品生坯由 Si 粉、Si3N4 稀释剂以

及烧结助剂的均匀粉体压制而成, 埋粉为适量 Si 粉

和 Si3N4 稀释剂均匀混合的粉体。样品生坯包埋入

埋粉中并在高压N2气下由通电钨丝圈点燃, 自然冷

却后取出样品。由于埋粉中未加入烧结助剂, 其结

合强度远低于样品, 因此很容易从埋粉中分离出样

品。材料制备所需热量由 Si 粉氮化的剧烈放热提供, 

因此原料中 Si 粉含量决定了反应温度, 进而影响产

物的显微结构和性能。样品配方、自蔓延反应参数

及样品性能汇总如表 1 所示[47-48], 从表中可以看出, 

随着 Si3N4稀释剂含量增大, 反应温度逐渐下降, 反

应时间延长。而反应温度的变化显著影响合成产品的

性能。当 Si 含量过高时, 一方面由于燃烧过程 Si 颗

粒在高温下容易产生熔融聚集, 难以氮化完全; 另一 

 

 
 

图 2  自蔓延反应合成多孔 Si3N4 陶瓷示意图[47] 

Fig. 2  Schematic illustration of the fabrication of porous 
Si3N4 ceramics by SHS[47] 
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表 1  样品配方、自蔓延反应参数及样品性能汇总 

Table 1  Composition of raw materials, parameters of SHS process and properties of the fabricated samples 

Si/g Si3N4/g Y2O3/g Combustion temperature/℃ Reaction time/s Open porosity/% Shrinkage/% Ref. 

30–45 70–55 2 1870–2050 30–13 40.5–45.8 / [47] 

30–70 70–30 5 1820–1982 / 50.0–60.0 2.8–3.4 [48] 

 

方面由于样品中还加入了 Y2O3 作为烧结助剂, 液

相收缩难以避免,温度过高导致反应过程中产生的

液相较多, 收缩比较严重。样品收缩又抑制了 N2 气

扩散, 进一步抑制 Si 粉的氮化。而当 Si 含量过少时, 

反应温度过低又无法提供足够的烧结驱动力, 不利

于 α-Si3N4→β-Si3N4 的相转变以及 β-Si3N4 晶粒的生

长发育。研究人员[47-48]发现质量分数为 35%~50%的

Si 粉可以提供较为合适的反应温度(1800~1900 ℃), 

从而制备得到氮化完全、收缩可控且具有长棒状微

观形貌的 β-Si3N4 陶瓷。上述结果表明通过加入适量

的 Si3N4稀释剂, 不仅能够降低反应温度, 延长反应

时间, 抑制 Si 在燃烧波前端的熔融团聚; 而且可以

控制样品收缩, 促进 Si 粉氮化以及后续相转变和晶

粒生长发育。 

为进一步优化制备工艺和探究自蔓延反应机理, 

中国科学院上海硅酸盐研究所团队 [46]研究了不同

N2 气压力和 Si 粉粒度对自蔓延合成多孔 Si3N4 陶瓷

的影响, 微观形貌如图 3 所示。随着 N2 气压力和 Si

粉粒度增大, 制备的多孔 Si3N4 陶瓷晶粒长径比逐

渐增大。结合 Si 粉自蔓延反应制备粉体和晶须的反

应机理, Si 粉氮化反应主要以蒸发–结晶机制为主, 

随着 N2气压力升高, Si 蒸气与 N2气的反应加速, 后

续的相转变和晶粒生长发育的时间更充裕, 从而增

大了烧结体的晶粒长径比。此外, 随着 N2 气压力升

高, 液相中 N 原子溶解度增大, 促进了晶粒形核和

生长。 

对于不同粒度 Si粉制备的样品, 粗 Si粉制备的

样品不仅晶粒长径比更大, 而且能看到少量异常长

大的晶粒, 这可能是由于粗 Si 粉样品的特异反应机

理引起的。结合 Si3N4 陶瓷烧结的基本理论, 自蔓延

反应制备 β-Si3N4 陶瓷大致可分为 Si 粉氮化、相转变

和晶粒生长发育三个阶段: (1)Si粉氮化: 随着自蔓延

反应开始, 反应温度急剧升高, Si 粉熔融为 Si 液滴, 

Si 液滴逐渐蒸发并与 N2 气反应生成 α-Si3N4
[49]; (2)

相转变: 随着温度升高, 烧结助剂与 Si3N4以及原料

粉体表面的 SiO2 反应生成低温液相, 稀释剂中的

α-Si3N4和氮化反应生成的 α-Si3N4通过溶解–析出机

制转变为 β-Si3N4 晶核 [50-51]; (3)晶粒的生长发育: 

β-Si3N4 晶核通过奥斯瓦尔德熟化机制逐渐长大成

长棒状[52-53]。粗细 Si 粉样品的反应机理对比示意图

如图 4 所示, 粗 Si 粉形成的大 Si 液滴由于比表面积

小, 需要更长时间蒸发, 在 Si 液滴表面固–液–气界

面处, Si 也可以直接氮化生成 β-Si3N4 并生长成异常

长大的 β-Si3N4 晶粒。 

材料的微观形貌很大程度上决定了材料的性能, 

Chen 等[54]研究了采用不同固含量浆料凝胶注模样

品的微观形貌演变规律, 发现随着浆料体积固含量

由 10%上升至 25%, 晶粒长径比由 10.07 下降至

8.34。中国科学院上海硅酸盐研究所团队[55]在冷冻

干燥样品中也发现了相似的规律, 在冰晶升华留下 
 

 
 

图 3  不同工艺参数制备多孔 Si3N4 陶瓷的微观形貌(p 为 N2 气压力, d50 为 Si 粉粒度)[46] 

Fig 3  Microstructures of the porous Si3N4 ceramics fabricated by different pressures  
of N2 gas (p) and average particle sizes of Si powder (d50)

[46] 
(a) p=3 MPa, d50=2.7 μm; (b) p=5 MPa, d50=2.7 μm; (c) p=7 MPa, d50=2.7μm; (d) p=9 MPa, d50=2.7 μm;  
(e) p=5 MPa, d50=1.3 μm; (f) p=5 MPa, d50=2.7 μm; (g) p=5 MPa, d50=4.5 μm; (h) p=5 MPa, d50=8.7 μm 
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图 4  不同粒度 Si 粉制备的多孔 Si3N4 形成机理示意图[46] 

Fig. 4  Schematic of the formation mechanism of porous Si3N4 starting from Si with different particle sizes[46] 
 

的孔壁附近的 Si3N4 晶粒具有较大的长径比, 而离孔

壁较远的区域晶粒长径比较小。这主要归因于材料

孔隙率的差异。一方面, 高孔隙率有利于 N2气扩散, 

促进 Si 粉氮化以及晶粒生长; 另一方面, 气孔较多

意味着空间位阻效应较低, 有利于晶粒的生长发育。 

基于 Si3N4 陶瓷液相烧结的特点, 研究人员[56]

还研究了烧结助剂种类对自蔓延合成 Si3N4 陶瓷的

微观形貌及力学性能的影响, 结果显示: 随着稀土

金属离子半径的减小, 制备的多孔 Si3N4 陶瓷的晶

粒长径比逐渐减小。这主要归因于液相性质的差异, 

离子半径小的烧结助剂形成的液相粘度较高, 传质

速率较小, 抑制了晶粒的生长发育。 

2  自蔓延高温合成多孔 Si3N4 陶瓷的

力学性能与可靠性 

作为一种典型的结构陶瓷, Si3N4 陶瓷的力学性

能是研究人员重点关注的性能, 材料的弯曲强度、

压缩强度、断裂韧性以及杨氏模量等是衡量材料力

学性能的重要指标, 其中弯曲强度是衡量材料抵抗

应力破坏的基础指标。多孔材料的弯曲强度(σf)与材

料孔隙率(P)之间呈现如式(2)所示的指数关系[57-58]:  

 f 0exp( )P     (2) 

其中，σ0为完全致密材料的弯曲强度, β为结构因子。

结构因子与材料气孔形状、孔径分布等孔参数, 材

料晶体结构、相组成、晶粒微观形貌、晶界相组成

和含量等众多因素有关。Si3N4 陶瓷一般由长棒状

β-Si3N4 和少量晶界相组成, 因此其力学性能主要取

决于材料的孔隙率等孔参数、晶粒的形貌以及晶界

相的性质。 

材料孔隙率一方面取决于成型后坯体的密度, 

另一方面取决于烧结过程中产生的收缩。研究结果

表明[55, 59], 坯体密度越大, 烧结样品的孔隙率越小, 

材料力学性能越好。坯体密度可以在成型过程中加

以调控, 比如, 在压制成型中, 通过调节成型压力

和造孔剂含量可制备孔隙率为 35%~75%, 弯曲强

度为 50~ 260 MPa 的多孔 Si3N4 陶瓷[59-60]。再例如, 

在凝胶注模和冷冻干燥成型中, 通过调整浆料固含

量, 制备的多孔 Si3N4 陶瓷孔隙率可达 62%~78%, 

压缩强度约为 30~60 MPa[54-55]。 

除了坯体密度, 还需考虑样品烧结过程的液相

收缩对样品孔隙率的影响。对于采用不同类型 Si3N4

稀释剂合成的多孔 Si3N4 陶瓷的研究结果表明[59], 

粗粒度和高 β 相含量的 Si3N4 稀释剂可以非常有效

地减少自蔓延反应过程的液相收缩。这是由于一方

面, 粗颗粒原料粉体能够较好地保持坯体多孔骨架; 

另一方面, 粗粒度和高 β相含量的 Si3N4粉体烧结活

性更低, 在液相烧结过程中溶解速率较低, 从而抑

制颗粒重排过程中的收缩。在相同的成型压力下, 

采用粗粒度和高 β 相含量 Si3N4 稀释剂制备样品的

孔隙率比采用细粒度和高 α 相含量 Si3N4 稀释剂制

备样品高 15%~19%[59]。样品孔隙率显著影响样品的

弯曲强度, 随着成型压力由 50 MPa 升高至 200 MPa, 

样品孔隙率从 46.5%逐渐降低至 38.4%, 弯曲强度

从 168 MPa 升高到 259 MPa[59]。 
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相对于致密 Si3N4 陶瓷, 多孔 Si3N4 陶瓷中的气

孔会形成大量的裂纹源, 进而降低材料的力学性能。

引入气孔的形状以及孔径分布等孔参数与多孔 Si3N4

陶瓷力学性能密切相关。材料受到载荷时容易在气

孔周围产生应力集中, 对于不同形状的气孔, 应力

分布有显著差异。对于球形孔或近球形孔, 受载荷时

气孔周围应力分布较为均匀, 不容易产生裂纹进而

引起裂纹失稳扩展; 而对于非球形孔, 受到相同载

荷时在曲率较大的地方应力集中更显著, 更容易产

生裂纹, 并失稳扩展, 使材料发生断裂。此外, 根据

格里菲斯强度理论(式(3)所示，其中 Y 为常数，KIC

为断裂韧性)[61], 材料弯曲强度(σ)与缺陷尺寸(c)成

反比例关系, 这意味着气孔尺寸越小, 材料弯曲强

度越高。据报道, 通过冷冻干燥–自蔓延合成的具有定

向孔结构的多孔 Si3N4 陶瓷在与孔平行方向上的压缩

强度比与孔垂直方向上的高~48%[55], 显然这是由于

定向孔各向异性的特征造成的。 

 IC / ( )K Y c    (3) 

Si3N4 陶瓷特有的长棒状晶粒能够在裂纹扩展

过程中使其发生偏转–桥接, 释放断裂能, 从而赋予

材料优异的力学性能。因此, Si3N4 晶粒长径比会显

著影响材料的力学性能。如前所述, 可以通过原料

配方设计以及工艺参数优化调控自蔓延反应, 优化

晶粒形貌和提高晶粒长径比, 进而提升材料力学性

能。例如, N2气压力从 3 MPa 增大至 9 MPa 后, 晶粒

长径比从 3.77 提升至 5.03, 对应弯曲强度从 67 MPa

提升 1 倍至 134 MPa[46]; 而采用不同离子半径烧结

助剂制备的多孔 Si3N4 陶瓷由于晶粒长径比差异也

表现出明显不同的力学性能, 晶粒长径比越大, 样

品弯曲强度越大[56]。 

除了气孔参数和晶粒形貌, 晶界相含量也是影

响 Si3N4 陶瓷力学性能的重要因素。添加不同烧结

助剂含量的研究表明[62], 在晶粒长径比和孔隙率相

差不大的情况下, 添加质量分数 0.4% Y2O3的样品弯

曲强度(101 MPa)比不添加烧结助剂的样品(26 MPa)

高 2.9 倍。这说明少量的晶界相能够非常有效地提

升多孔 Si3N4 陶瓷的力学性能。根据晶界偏析理论, 

晶界相中稀土金属原子会与 Si3N4 晶粒棱柱面的 N

原子键合, 使得晶界相与晶粒之间“脱粘”所需的应

力增加, 从而提升材料的力学性能。 

与常规烧结方法相比, 自蔓延反应温度场变化

大, 反应过程迅速且不可控, 易引起材料缺陷, 降

低材料可靠性。另外, Si 粉氮化的自蔓延反应是一

个固–气反应体系, 块体内外的 N2 气分压不可避免

地存在差异, 这种差异也可能会引起材料不同区域

之间的性能差异, 降低材料可靠性。因此, 为了使自

蔓延合成多孔 Si3N4 陶瓷真正具备应用前景, 中国

科学院上海硅酸盐研究所团队[59]对材料的可靠性

进行了全面的评估, 包括材料力学性能可靠性、相

组成均匀性以及微观形貌均匀性。结果表明, 通过

原料设计和工艺参数优化, 可以有效控制样品收缩, 

保持材料的均匀性。图 5 所示为采用质量分数 35%

粒度为 4.1 μm 的 Si 粉, 65%粒度为 22 μm β相含量

57.7%的 Si3N4 稀释剂以及 2% Y2O3 为原料, 200 MPa

冷等静压压制成型并通过自蔓延反应合成样品不同

区域的孔形貌和晶粒形貌 [59]。检测样品尺寸约为

40 mm×40 mm×10 mm, 从中切开对新鲜剖面进行检

测, 可以看出, 样品具有均匀的孔形貌和晶粒形貌, 

样品中心没有因为 N2 气不足而影响其形貌。制备的

样品具有 38.4%的孔隙率和 259 MPa 的弯曲强度。 

 

 
 

图 5  自蔓延合成 Si3N4 陶瓷不同区域显微结构[59] 
Fig. 5  Microstructures of different areas of the SHS-fabricated Si3N4 ceramics[59]  
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图 6  不同种类稀释剂和成型压力制备样品弯曲强度的韦伯分布拟合[59] 

Fig. 6  Weibull plots of flexural strength for samples prepared with different types of Si3N4 diluent and shaping pressures[59] 
(Sample ST uses Si3N4 diluent with coarse particle size and high β phase while sample SA uses Si3N4 diluent  

with fine particle size and high α phase, -X represents the shaping pressure) 

 

表 2  使用两种不同 Si3N4 稀释剂和不同成型压力制备样品的相关系数和 Weibull 模量[59] 

Table 2  Correlation coefficient and Weibull modulus of samples obtained with  
two different Si3N4 powders and varied shaping pressures[59] 

 SA-50 SA-100 SA-150 SA-200 ST-50 ST-100 ST-150 ST-200 Ref.[63-64] 

R2 0.99 0.96 0.99 0.97 0.96 0.90 0.96 0.99 – 

m 11.4 9.3 8.8 5.7 11.4 16.0 17.2 11.0 10.6-20.9 

 
 

为了研究自蔓延合成多孔 Si3N4 陶瓷的均匀性

及其对弯曲强度的影响, 对使用不同 Si3N4 粉体和

不同成型压力制备的样品弯曲强度进行韦伯分布拟

合, 拟合结果如图 6 所示。表 2 列出了拟合参数, 所

有样品的相关系数(R2)均大于或等于 0.90。随着成

型压力增大, 样品 SA 的韦伯模量(m)从 11.4 降低至

5.7, 表明材料可靠性逐渐恶化, 这主要是因为液相

收缩导致材料微观形貌不均匀。对于 ST 样品, 由于

其具有均匀且细长的微观形貌 , 韦伯模量可达到

11.0~17.2, 与常规法烧结多孔 Si3N4 陶瓷相当[63-64], 

说明样品具有优异的可靠性。 

为了比较各种烧结方法的优劣, 不同烧结方法

制备 Si3N4 陶瓷力学性能与孔隙率的关系总结如图 7

所示。显然, 以富 α 相 Si3N4 作为原料的烧结 Si3N4

陶瓷(SSN)具有最优异的力学性能, 以 Si 粉为原料

反应烧结–重烧结 Si3N4 陶瓷(SRBSN)次之, 这主要

归因于烧结 Si3N4 陶瓷具有高长径比晶粒相互搭接

的微观形貌[65]。自蔓延合成 Si3N4 陶瓷(SHS)的力学

性能比同样以 Si 粉为原料反应烧结–重烧结 Si3N4

陶瓷(SRBSN)稍低, 但相差不大, 这是自蔓延反应

特点决定的, 其反应迅速, 反应过程温度梯度大 , 

材料残余应力较高。碳热还原烧结 Si3N4 陶瓷(CRS)

力学性能最差, 主要是由于其反应过程复杂, 副产

物多, 晶粒形貌难以控制。总体来讲, 自蔓延合成多

孔 Si3N4 陶瓷的力学性能与常规方法制备的相当, 

可靠性良好, 而其制备成本显著低于常规烧结方法,  

 
 

图 7  不同烧结方法制备 Si3N4 陶瓷的弯曲强度与孔隙率之

间的关系 

Fig. 7  Relationship between flexural strength and porosity of 
ceramics prepared by different methods 
SSN represents sintering Si3N4 by pressureless or gas pressure 
sintering[10,65-74]; SRBSN represents sintering reaction-bonded Si3N4 

[75-83]; 
CRS represents Si3N4 fabricated by carbothermal reduction 
sintering[16,84-86]; SHS represents Si3N4 fabricated by self-propagating 
high temperature synthesis[46-48,56,59-60] 

 

具有广泛的应用前景, 特别是受成本因素严格限制

的民用领域。 

3  高温后处理优化自蔓延合成多孔

Si3N4 陶瓷的高温力学性能 

Si3N4 陶瓷液相烧结的特点决定了其高温力学

性能不够理想, 这是因为液相在冷却时不可避免地

会形成非晶晶界相, 而非晶晶界相在高温下会软化, 
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降低材料的高温力学性能[87]。因此, 调控晶界相是

提高 Si3N4 陶瓷高温力学性能的关键[88-89]。 

区别于常规烧结方法, Si 粉自蔓延反应迅速, 

降温也很快, 晶界相难以结晶。中国科学院上海硅

酸盐研究所团队[56,62]系统研究了不同稀土金属氧化

物助剂对自蔓延合成多孔 Si3N4 陶瓷高温力学性能

的影响, 并提出了高温后处理结晶晶界相的优化策

略。图 8 为不同烧结助剂制备的多孔 Si3N4 陶瓷的

室温和高温弯曲强度, 烧结助剂为 Y2O3 以及位于

镧系金属头部、中部和尾部的 La2O3、Sm2O3 和

Lu2O3。La2O3、Sm2O3、 Y2O3、Lu2O3 中稀土金属

离子半径依次减小, 制备的多孔 Si3N4陶瓷室温强度相

差不大, 但 1400 ℃下高温弯曲强度波动较大。La2O3

掺杂 Si3N4 陶瓷的高温弯曲强度最低, 为 41 MPa, 仅

为室温弯曲强度的 20.4%。随着烧结助剂中金属离子

半径减小, 样品的高温弯曲强度显著提高。以 Lu2O3

为烧结助剂时, 多孔 Si3N4 陶瓷的高温弯曲强度达

到 119 MPa, 相对于室温弯曲强度保持率为 65.0%。

结合材料高温下断裂应力–应变曲线(图 9)可知: 随 
 

 
 

图 8  不同烧结助剂制备的多孔 Si3N4 陶瓷的室温和高温弯

曲强度[56] 

Fig. 8  Room-temperature and high-temperature flexural strength 
of the fabricated porous Si3N4 ceramics with different sintering 
additives[56] 

 

 
 

图 9  不同烧结助剂制备的多孔 Si3N4 陶瓷在 1400 ℃下断

裂时的应力–应变曲线[56] 

Fig. 9  Stress-strain curves of the obtained porous Si3N4 ceramics 

during fracture at 1400 ℃[56]  

着稀土金属离子半径减小, 所形成晶界相的软化温

度逐渐升高, 材料抗蠕变性能明显改善, 高温弯曲

强度逐渐升高。 

尽管选用离子半径较小的烧结助剂可以在一定

程度上提升自蔓延合成多孔 Si3N4 陶瓷的抗蠕变性

能, 但其高温力学保持率仍然不够理想。为了进一

步提升自蔓延合成 Si3N4 陶瓷的高温力学性能, 采

用高温后处理结晶晶界相的策略[56]。对自蔓延合成

多孔Si3N4陶瓷进行 1300~1400 ℃高温后处理, 后处

理的XRD图谱和透射电镜微区衍射结果表明样品的

晶界玻璃相成功结晶。高温后处理样品在 1400 ℃

的高温弯曲强度保持率升至 75%~91%, 相对于未

处理前的 20.4%~65.0%有了显著提升。 

4  微量烧结助剂制备多孔 Si3N4 陶瓷

及其高温力学性能 

虽然高温后处理能够显著提升自蔓延合成多孔

Si3N4 陶瓷的高温抗蠕变性能和高温力学性能, 但

是考虑到高温后处理的能耗与时间, 自蔓延合成法

的成本优势就无法很好体现出来, 因此研究学者希

望找到一种更经济有效的方法来实现自蔓延合成多

孔 Si3N4 陶瓷优异的高温力学性能。添加微量烧结助

剂降低材料中晶界玻璃相的含量成为一种极具潜力

的备选方案。但是采用常规法烧结无法实现 Si3N4晶

粒的良好发育, 主要原因是Si3N4陶瓷烧结活性较低, 

微量烧结助剂无法形成足够的液相来促进晶粒发

育。而 Si3N4在常压下分解温度较低(约为 1880 ℃[90]), 

因此也很难通过提高烧结温度来促进晶粒发育。而

自蔓延合成 Si3N4 陶瓷在高压 N2 气中进行, 可以通

过调控反应温度来促进晶粒发育。中国科学院上海

硅酸盐研究所团队[62]研究了不同含量烧结助剂对

自蔓延合成 Si3N4 陶瓷的影响。图 10 为采用不同含

量 Y2O3 作为烧结助剂制备多孔 Si3N4 陶瓷的微观形

貌。 结果表明, 未加任何烧结助剂的样品晶粒长径

比只有 2.54, 而添加质量分数 0.4%的Y2O3后, 制备

样品晶粒长径比达到 4.03, 相比于不添加任何烧结

助剂得到非常显著的提升。0.4%的Y2O3 用量也是所

有文献报道中最低的烧结助剂添加量。当 Y2O3 含量

增大至 1.6%, 晶粒长径比提升至 5.49, 但提升幅度

不大。这说明通过充分利用自蔓延反应的高温、高压

条件作为驱动力, 添加微量烧结助剂可以实现β-Si3N4

晶粒的良好发育。 

图 11 为采用不同含量 Y2O3 作为烧结助剂自蔓

延合成 Si3N4 陶瓷在室温和 1400 ℃下高温力学性 
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图 10  采用不同质量分数 Y2O3 作为烧结助剂自蔓延合成 Si3N4 陶瓷的显微结构和平均晶粒尺寸[62] 

Fig. 10  Microstructures and average grain sizes of the SHS-fabricated Si3N4 ceramics  
prepared with different Y2O3 mass content as sintering additive[62] 

(a) 0; (b) 0.4%; (c) 0.8%; (d) 1.2%; (e) 1.6%. L, D, AR represent average grain length, average  
grain diameter and average aspect ratio respectively 

 

 
 

图 11  多孔 Si3N4陶瓷室温和高温弯曲强度与烧结助剂添加

量的关系[62] 

Fig. 11  Room-temperature and high-temperature flexural 
strength of the fabricated porous Si3N4 ceramics as function of 
sintering additives addition[62] 

 
能。当未添加任何烧结助剂时, 所制得多孔 Si3N4

陶瓷的室温弯曲强度只有 26 MPa (孔隙率为 49.5%); 

而添加质量分数 0.4%的 Y2O3 后, 室温弯曲强度达

到了 101 MPa (孔隙率为 48.7%)。这说明添加微量

烧结助剂能够赋予材料良好的力学性能。原因在于: 

一方面, 添加微量烧结助剂促进 Si3N4 晶粒的发育, 

提高晶粒长径比, 从而有利于裂纹的偏转和桥接; 

另一方面, 烧结助剂形成的晶界相中的 Y 可与 Si3N4

晶粒中 N 形成牢固的化学键[42-43], 使得晶粒之间的

“脱粘”更困难。随着烧结助剂添加量提升至 1.6%, 室

温弯曲强度提升至 160 MPa。样品在 1400 ℃下高

温弯曲强度和相对室温强度的保持率随烧结助剂含

量的变化更加明显。未添加烧结助剂的样品高温弯

曲强度保持率最高, 但是其室温强度太低, 导致高

温弯曲强度也很低。当烧结助剂添加量为 0.4%时, 

样品高温弯曲强度为 77 MPa, 相对室温弯曲强度保

持率达 76.6%, 这主要是因为微量烧结助剂添加所

形成的晶界玻璃相很少。随着烧结助剂含量进一步

升高, 材料高温弯曲强度保持率逐渐降低, 当烧结

助剂添加量为 1.6%时, 高温弯曲强度保持率下降至

56.3%, 这主要归因于逐渐增大的晶界玻璃相含量。

总的来说 , 在添加微量烧结助剂的情况下(0.4%), 

利用自蔓延反应的高温、高压作为烧结驱动力, 可

以制备高长径比、力学性能优异的多孔 Si3N4 陶瓷, 

由于微量烧结助剂形成的晶界玻璃相很少, 其在高

温下(1400 ℃)的强度保持率也较高。 

5  总结与展望 

自蔓延合成多孔 Si3N4 陶瓷是利用 Si 粉氮化的

剧烈放热原位完成 Si3N4 陶瓷的烧结, 本文对其研

究进展进行了系统的总结，详细综述了原料粉体以

及工艺参数对自蔓延反应制备样品相组成、微观结

构和力学性能的影响, 阐述了自蔓延反应机理。此

外, 结合自蔓延反应的特征, 本文还综述了自蔓延

合成 Si3N4 陶瓷中晶界相的特性及其与高温力学性

能的关系。 

总体来说, 相对于自蔓延合成 Si3N4 粉体和晶

须, 自蔓延合成多孔 Si3N4 陶瓷的研究才刚刚起步。

以中国科学院上海硅酸盐研究所团队为主力对自蔓

延法制备多孔 Si3N4 陶瓷的引发、微观形貌控制、
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力学性能调控以及高温力学性能优化进行了初步探

索。但距离工业化生产还很远, 需要更多的科研人

员进行更加细致的研究。未来的发展方向主要有:  

1)对反应动力学进行系统的研究。目前, 对于

自蔓延高温合成多孔 Si3N4 陶瓷的研究主要集中在

原料设计与工艺优化, 通过烧结体的性能反馈来推

断反应机理; 而对于该自蔓延反应的具体反应模型

没有详细的研究。因此, 在现有研究基础之上, 未来

应聚焦于该反应的模拟仿真, 进一步揭示其反应动

力学过程, 为自蔓延法制备多孔 Si3N4 陶瓷奠定更

加坚实的理论基础。 

2)自蔓延反应制备大尺寸样品。目前, 尽管对

高温自蔓延合成样品的均匀性以及力学性能可靠性

有详细的研究, 但样品尺寸较小(39 mm×39 mm× 

10 mm)。为推动自蔓延合成 Si3N4 陶瓷的实际应用, 

未来应聚焦于其制备大尺寸样品的可行性以及所制

备样品综合性能的研究。 

3)副产物–埋粉的调控和回收利用。自蔓延直接

合成多孔 Si3N4 陶瓷需要埋粉的包埋, 反应后的埋

粉为富 β相 Si3N4 粉体。由于 β-Si3N4 粉体利用价值

不高, 一方面应尽量降低埋粉使用量, 另一方面应

该做好埋粉的高效回收。 

4)自蔓延合成法制备 β-Si3N4 固溶体–β-SiAlON

陶瓷及其性能研究。相对于 β-Si3N4 陶瓷, β-SiAlON

陶瓷由于引入 Al、O 原子具有更低的热导率和更优

异的抗氧化性能, 在导弹天线罩以及高温过滤等领

域具有广泛的应用前景。其常规烧结方法具有与

β-Si3N4 陶瓷相似的烧结温度高、耗时长、成本高等

特点。因此, 未来应通过原料设计和工艺参数优化, 

探索自蔓延合成高性能 β-SiAlON 多孔陶瓷的可行

性并优化烧结体综合性能。 
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我与郭景坤先生 

1994 年我有幸考入中国科学院上海硅酸盐研究所攻读博士学位，师从郭景坤和江东亮两位先生。那个时期

是先进结构陶瓷研究的春天，郭先生时任所长，工作日理万机，但先生还是尽量挤出时间与学生们探讨和分享

他的学术见解和科研经验。我清晰地记得：郭先生指出结构陶瓷除了要考虑密度、晶界相、晶粒大小对力学性能

的影响，还特别强调复相陶瓷由于陶瓷颗粒本征性能差异，晶粒之间以及晶粒与晶界之间存在应力，晶界应力的

设计和调控也是改善陶瓷力学性能的手段之一。先生的思想使我深受启发，醍醐灌顶，拓展了我的科研思路。 

2002 年夏天，郭先生到德国马普金属所访问，当时我正好在粉末冶金实验室（PML）工作，有幸接待了先

生一行。短短周末两天，先生分享了自己的科研经历以及为国家重大攻关项目忘我投入的点点滴滴，深深地感

染了我；当时正值八月，先生临走时将朋友赠与的一罐清凉油转赠于我，还不忘叮嘱我不适时可擦拭太阳穴缓

解酷暑，又深深地感动了我。 

自古香江多人杰，郭先生自少年便立志攀登科学高峰，

以国家民族为己任,不忘初心，砥砺前行。作为新中国培养的

知识分子，先生始终以科技强国和国家利益为最高使命，潜

心于材料科学研究，克服重重困难，最终圆满完成重大科研

攻关项目，是自主创新、高水平科技自立自强的践行者,谱写

了精彩的人生。后来郭先生不幸患病，他一直顽强地与病痛

作斗争，在身体允许的情况下，经常参加各类学术活动和讨

论，建言献策，甘为人梯，奖掖后学。 

我们当以郭先生为楷模，学习他严于律己、宽厚待人、治

学严谨、诲人不倦的精神，潜心科研，不断创新，并追随先生

的脚步，勇攀科学高峰，为科技强国奉献自己的一份力量。 

(曾宇平) 
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