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摘  要：为满足航空发动机等高端装备对超高温结构材料的严苛需求，基于熔体生长，兼具高熔点、优异抗氧化/耐腐蚀性能

的氧化物共晶陶瓷已成为高温长时服役的关键候选材料。然而，如何突破氧化物共晶陶瓷大尺寸构件成形、凝固缺陷控制、

强各向异性小平面共晶取向调控、以及强韧化等是推进该类材料工程化应用的关键。本文概述了提拉法、激光悬浮区熔、激

光定向能量沉积及激光粉末床熔融 4 种制备超高温氧化物共晶陶瓷凝固成形技术的原理与发展现状，介绍了凝固过程中缺陷

的形成机理和控制策略。重点阐述了氧化物共晶陶瓷的凝固组织演变规律与均细化调控方法、晶体取向选择影响因素和调控

机制，以及氧化物共晶陶瓷的室温/高温力学性能与失效机理、高温组织稳定性及高温熔盐腐蚀性能研究进展。最后，展望了

超高温氧化物共晶陶瓷在高梯度凝固成形、非平衡凝固缺陷抑制和多级协同强韧化 3 个方面的发展趋势。 
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轻质高强的高温结构材料是支撑航空航天和国

防安全领域的战略性材料，尤其作为高推重比航空

发动机热端部件的核心材料，代表了材料科学与工

程的前沿水平。发展具有优异综合性能的新型高温

结构材料已成为各发达国家空天战略的迫切需求。

当前，新一代推重比 10 以上航空发动机的涡轮进口

温度已突破 1600 ℃，远超主流镍基单晶高温合金叶

片约 1150 ℃的最高工作温度极限[1]。氮化硅(Si₃N₄)、
碳化硅(SiC)和碳/碳(C/C)等先进超高温陶瓷基复合

材料受限于其固有理化特性与现有烧结制备技术，

在长期高温、富氧、水热腐蚀等极端服役环境中的

抗氧化性、耐腐蚀性、高温组织稳定性及高温综合

力学性能仍难以满足高推重比航空发动机发展的严

苛需求[2]。因此，研发能在 1600 ℃以上极端环境中

长期稳定工作的新型超高温结构材料及其先进制备

技术，是提升航空发动机推重比、延长服役寿命、

增强可靠性的重要保障，现已成为国际竞争的战略

焦点。 
超高温氧化物共晶陶瓷凭借高熔点、高强度及

优异的抗氧化与耐腐蚀能力，被视为高温氧化环境

中最具发展潜力的高温结构材料之一[3–6]。然而，使

用传统粉末烧结技术制备的氧化物共晶陶瓷微观结

构呈现典型多晶组织特征，晶界玻璃相和弱结合界

面等结构缺陷严重削弱了氧化物共晶陶瓷的高温强

度、组织稳定性及抗蠕变性能，导致氧化物共晶陶

瓷在高温、富氧环境中所具备的优异抗氧化和耐腐

蚀性能难以充分展现[7, 8]。近年来，基于液–固相变

原理，采用定向凝固技术制备的氧化铝基共晶陶瓷

在先进结构材料领域备受关注。该技术摒弃了传统

陶瓷烧结思路，实现了熔体生长技术与氧化物共晶

陶瓷优异性能的创新结合。例如，通过 Bridgman
法获得的熔体生长氧化铝/铝酸钆(GdAlO3, GAP)共 
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晶陶瓷的高温(1800 ℃)弯曲强度是相同共晶成分烧

结陶瓷的 7 倍，在 1600 ℃的蠕变强度是同种烧结陶

瓷的 13 倍[9, 10]；在 1700 ℃热暴露 1000 h 后，定向

凝固制备的氧化铝/铝酸钇(Y3Al5O12，YAG)共晶陶

瓷没有出现明显的微观组织粗化[11]。因此，基于熔

体生长制备的氧化物共晶陶瓷有望成为在高温氧化

环境中长期服役的新一代高温结构材料。 
然而，氧化物共晶陶瓷的发展仍需克服诸多关

键挑战。高熔点(>1600 ℃)多元复相氧化物共晶陶瓷

在高温度梯度下的凝固特性及成形技术尚不完备，

制约其工程化发展。受限于陶瓷本征脆性、熔体高

黏度和低热导率，大尺寸复杂构件定向凝固过程易

产生裂纹、气孔、缩孔、偏析等缺陷。同时，大部

分氧化物单晶相呈现强各向异性的小平面生长特

性。在高温度梯度下，晶体取向控制、共晶生长及

形态转变极难控制。此外，面向航空发动机极端高

温、氧化、腐蚀等恶劣服役环境，针对共晶陶瓷在

极端条件下的高温性能等数据及机理研究仍较少。 
针对以上问题，本文从氧化物共晶陶瓷的凝固

成形技术与缺陷控制、凝固组织均细化与晶体取向

调控、力学性能及失效机理 3 个方面重点阐述了本

团队近年来在氧化物共晶陶瓷高梯度凝固成形与控

形控性机理取得的研究进展，并展望了超高温氧化

物共晶陶瓷未来的重点发展方向。  

1  凝固成形技术与缺陷控制 
得益于各国研究学者的持续探索，目前氧化物

共晶陶瓷的凝固制备技术已呈现多元化发展，主要

包括 Bridgman 法[12]、提拉法(CZ 法)[13]、边界外延生

长法[14]、微抽拉法[15]、激光悬浮区熔(LFZM)[16]、

水平定向凝固法(LPBF)[17]以及激光定向能量沉积

(LDED)[18]和激光粉末床熔融(LDED)[19]等。表 1 对

比了 4 种具有不同优势的凝固成形技术的温度梯度

和常用工艺参数，并列出了其制备共晶陶瓷样件的

宏观尺寸、微观组织尺度和力学性能。对应的氧化物

共晶陶瓷的宏观样件和微观结构图片如图 1 所示。 
1.1  CZ 法 

CZ 法是一种重要的单晶生长技术，其成形原理

如图 1 所示[30]。该方法将原材料置于铱(Ir)坩埚中熔

化并均匀混合后，将籽晶下降并浸入熔体约 3~4 mm
深度进行引晶。在过冷度驱动下，熔体沿籽晶定向

结晶。通过精确控制提拉速率、旋转速率及晶体直

径等参数，获得特定尺寸的单晶晶体。 
CZ 法的核心优势在于晶体悬垂于熔体中心生

长，避免了与坩埚壁的直接接触，从而显著降低了

生长过程中的应力；同时，该方法通过籽晶诱导能

够实现对单晶晶体学取向的精确调控。然而，该方

法也存在明显局限：籽晶的旋转运动与提拉杆的相

互作用易诱发熔体对流，可能导致晶体结构扰动；

此外，昂贵的铱坩埚成本以及较长的晶体生长周期

也制约了其广泛应用。 
Liu 等[13, 30, 35]在不同籽晶诱导下采用 CZ 法制

备的Al2O3/YAG共晶陶瓷宏观形貌随籽晶取向变化

无明显差异，均表现为表面光滑有光泽、没有明显 
 

表 1  氧化物共晶陶瓷凝固成形技术 
Table 1  Solidification forming technology of oxide eutectic ceramic 

Solidification forming 
technology 

Temperature 
gradient/(K·cm–1) 

Process parameters 
Macroscopic size of 
ceramic samples 

Microstructure 
scale/μm 

Mechanical property 

Czochralski method, 
CZ 

~100[20] Pulling rate≤1.5 mm/h,  
crystal rotation speed≤ 

10 r/min 

> φ 30 mm×100 mm[13] 20–35[13] Al2O3/YAG eutectic ceramic 
hardness 13.08 GPa, 
fracture toughness 2.71 MPa‧m1/2, 
flexural strength 200–300 MPa[20] 

Laser floating zone 
melting, LFZM 

~104[21] Pulling rate 2–400 μm/s > φ 3 mm×40 mm[21] <1[22] Al2O3/GAP eutectic ceramic 
hardness 16.7 GPa, 
fracture toughness 4.08 MPa·m1/2[21]; 
Al2O3/YAG/ZrO2 eutectic  
ceramicflexural strength 2.5 GPa[7] 

Laser directed energy 
deposition, LDED 

>104[23] Laser power 150–600 W 
scanning speed 60– 
500 mm/min 

Rotation speed of powder  
feeding plate 10–20 rpm 

φ (4–5) mm×410 mm[24] 0.5–1.5[25] Al2O3/GAP/ZrO2 eutectic ceramic 
hardness 15.79 GPa, 
fracture toughness 3.40 MPa·m1/2[26] 

Laser powder bed 
fusion, LPBF 

>104[27] Laser power 150–300 W 
scanning speed 100– 
400 mm/min 

~70 mm[28] <0.2[28] Al2O3/GAP eutectic ceramic 
hardness 17.1 GPa,  
fracture toughness 4.5 MPa·m1/2[29] 
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图 1  4 种凝固成形技术的成形原理及其制备的陶瓷样件和微观组织[20–22, 28, 30–34] 

Fig. 1  Forming principle of four kinds of solidification forming technology, and the ceramic samples and microstructure prepared by 
corresponding solidification forming technology[20–22, 28, 30–34] 

 

的裂纹和气孔，颜色呈白色半透明。Al2O3/YAG 共

晶陶瓷与透明单相籽晶结合良好且稳固。 
Hayashi 等[36]研究了氧化物晶体转速对熔体对

流和固液界面形状的影响，其界面凸度随晶体转速

增大而减小；当晶体转速继续增大，界面形状则会

由凸变平、再逐渐凹向熔体。Liu 等[20]进一步将数

值模拟与提拉实验相结合，系统探究了提拉速率、

晶体转速、晶体直径及保温系统构型对 Al2O3/YAG
共晶陶瓷定向凝固过程的影响规律。Liu 等[20]研究

表明，通过协同调控生长参数(提拉速率≤1.5 mm/h、
晶体转速≤10 r/min、晶体直径≤30 mm)，并采用

“25 mm 厚氧化锆保温桶+7 mm 保温棉”的复合保温

系统，有效抑制了共晶陶瓷晶体纵切面内显著的沿解

理面开裂而形成的宏观裂纹。该系统保证了熔体对流

稳定与固液界面微凸的平衡生长状态，实现了大尺

寸、无裂纹 Al2O3/YAG 共晶陶瓷(φ 30 mm × 100 mm)
的制备，相对密度高达 99.8%。 
1.2  LFZM 

LFZM 利用高能激光束局部加热并熔化试样，

依靠熔体自身重力与表面张力的平衡形成稳定的悬

浮熔区，并通过试样与激光束的快速相对抽拉实现

平界面定向凝固[21]。该方法的优点在于其极高的温

度梯度(~104 K/cm)和凝固速率，不仅能有效实现共

晶组织的超细化，而且能够在较宽凝固速率范围内

对微观组织进行调控。然而，高冷却速率加剧了共

晶陶瓷本征脆性及多相间热膨胀系数和弹性模量失

配带来的负面影响，导致制备的陶瓷试样尺寸受限。

此外，光斑尺寸、熔区表面张力等因素同样制约了

LFZM 技术成形棒状试样的直径。 
Zhao 等[7, 37]、Ma 等[22]和 Ren 等[38]采用 LFZM

技术获得了表面光滑、平直无裂纹的高质量 Al2O3/ 
YAG、Al2O3/YAG/ ZrO2、Al2O3/GAP 和 Al2O3/GAP/ 
ZrO2 等多种体系的氧化物共晶陶瓷，如图 1 所示。

通过激光悬浮区熔定向凝固制备共晶复合陶瓷时，

需根据稳定熔区的形状来确定形成稳定熔区时特征

尺寸的范围。例如，当抽拉速率为 16 µm/s、激光功

率为 400 W 时获得了直径为 2.8 mm 的共晶陶瓷试

样，其稳定的熔区高度约为 3.5 mm。 
基于表面张力梯度与气泡动力学分析，Su 等[31]

和Ren等[39]揭示了氧化物共晶陶瓷激光快速凝固过

程中气泡的分布规律及形成机制。如图 2 所示，在

低凝固速率(10 μm/s)下能够稳定获得高致密度无气

孔试样；当速率大于 25 μm/s 时，共晶陶瓷试样中

心开始出现直径约 300 μm 的孤立气孔；凝固速率进

一步提高至 200 μm/s，则导致大量均匀气孔形成，

且气孔沿固液界面的法向生长，分布模式由间歇态

向连续态转变。固液界面前沿的液相均质形核是气

泡的主要形成机制，其生长受扩散与粗化控制[31]；

当气泡尺寸达到临界值后，浮力与马兰戈尼力协同驱

动气泡脱离界面向熔体迁移。据此建立了气泡形核–
长大动力学模型[31, 40]，并通过创新性采用惰性气体

保护、高温预热及工艺参数协同优化策略[40, 41]，成
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功抑制了快速凝固引发的气孔缺陷，实现了全致密、 无裂纹共晶陶瓷的高效可控制备。 

 
图 2  不同凝固速率下氧化物共晶陶瓷内部气孔的分布特征(V1<V2<V3<V4)[31]：(a~d)为气孔形成过程示意图；(e~h)为气孔在横

截面上的分布特征；(i~l)为气孔在纵截面上的分布特征   
Fig. 2  Distribution characteristics of pores in oxide eutectic ceramics at different solidification rates (V1<V2<V3<V4)[31]: (a–d) is the 

schematic diagram of stomatal formation process; (e–h) is the distribution characteristics of pores in the cross section; (i–l) is 
the distribution characteristics of pores in the longitudinal section 

 
1.3  LDED 

LDED 基于激光同轴送粉，在惰性气氛中粉末

材料被高能激光瞬时熔凝并逐层堆积成形，如图 1
所示。该技术无需黏结剂，能够直接熔凝高熔点氧

化物共晶粉末，并获得超细凝固组织；成形效率高，

支持复杂结构制造；成形尺寸理论上仅受设备空间

限制；搭配多筒送粉器可实现多种材料任意复合与

成分梯度设计。但 LDED 技术同样存在粉末利用率偏

低、热应力累积导致大尺寸试样易开裂[24]、工艺参

数优化难度大、成形精度较低等问题。 
随着研究学者对 LDED 成形氧化物陶瓷的不断

探索，陶瓷试样的宏观尺寸和成形质量得到提高。

Balla 等[42]和 Bernard 等[43]制备了截面尺寸为 8 ~ 
25 mm 的圆柱体、齿轮状 Al2O3陶瓷，经热处理后

致密度达 98%；Su 等[44]使用 LDED 技术获得了表

面光洁、致密度近 100%的棒状和块状 Al2O3/YAG
共晶陶瓷；Niu 等[45–48]和 Yang 等[49]通过工艺优化和

缺陷控制，制备出具有纳米微观结构的 Al2O3、

Al2O3/ZrO2 共晶陶瓷壁状和圆柱状试样；Hu 等[50]

和 Fan 等[23, 51]同样使用 LDED 技术获得了高致密的

块体Al2O3/ZrO2和薄壁Al2O3/ YAG/ZrO2共晶陶瓷。 
经过不断探索，优化工艺参数[52–54]、缩短扫描

长度[24]、控制成形舱的氧含量、使用球形粉末作为

原料[18]及外场辅助[50, 55]等工艺优化措施均能有效

抑制 LDED 制备氧化物陶瓷的裂纹、气孔等凝固缺

陷。以此为基础，Su 等[24]和 Liu 等[33, 56]成功实现高

致密、大长径比氧化物共晶陶瓷的高效制备。通过

精确协同控制扫描长度与扫描速率将单个沉积层加

工时间保持为 1.25 s，确保沉积高度随层数线性递增，

最终制备出直径 4 mm、高度超 410 mm 的棒状共晶
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陶瓷，为目前已报道的陶瓷样件最高沉积高度。Jiang
等[18]使用等离子球化 Al2O3 粉末制备的棒状陶瓷弯

曲强度达 276.6 MPa，并经工艺优化制备出宽 30 mm
的无裂纹薄壁陶瓷，宽度方向成形误差仅为 5.7%。 
1.4  LPBF 

LPBF 通过分层切片设置高能激光束选择性熔

融粉末薄层，经逐层铺粉–熔凝循环累积成形陶瓷样

件[32]。与 LDED 技术类似，LPBF 技术凭借高激光

能量密度可实现粉末完全熔融，无需脱脂烧结，缩

短制备周期；同时高凝固速率显著细化微观组织。

但相较于 LDED 技术，LPBF 技术激光光斑尺寸更

小，成形精度高，适用于异形复杂结构制造。 

然而极高的温度梯度与冷却速率导致热应力累

积，易引发裂纹与翘曲变形，制约大尺寸氧化物陶

瓷制备。Shishkovsky 等[57]制备的多孔 Al2O3/ZrO2

陶瓷表面粗糙，内部存在缺陷。Guan 等[58]成形的

10 mm×10 mm×5 mm 立方体出现显著粉末球化。

Shen 等[27, 28, 59]利用有限元热力耦合数值模拟与实

验结果相互验证并迭代优化，建立了适用于

Al2O3/GAP/ZrO2 共晶陶瓷的 LPBF 成形工艺窗口和

扫描策略，实现复杂形状共晶复合陶瓷的高质量成

形，包括尺寸约为 30 mm×30 mm×1 mm 的三角

形、正方形、正六边形和圆形试样，以及轮廓尺寸

约 70 mm的涡轮叶片薄板状共晶陶瓷，如图 3所示。 

 

图 3  使用 LPBF 技术制备的 Al2O3/GAP/ZrO2 共晶陶瓷样件[27, 28]  
Fig. 3  Al2O3/GAP/ZrO2 eutectic ceramic samples prepared by LPBF technology[27, 28] 

 

2  凝固组织均细化与晶体取向调控 
氧化物共晶陶瓷的凝固过程决定了凝固组织和

晶体取向，进而影响陶瓷材料的室温/高温力学、抗

氧化、耐腐蚀等性能。尤其是凝固组织的均细化程

度和晶体取向显著影响具有高熔化熵和小平面生长

特性的氧化物共晶陶瓷材料的强度和高温力学性

能。因此，精确控制氧化物共晶陶瓷的凝固组织、

调节晶体生长取向，对大尺寸氧化物共晶陶瓷构件

的控形控性一体化具有重要的科学意义和工程应用

价值。 
2.1  凝固组织演变及均细化 

凝固制备的 Al2O3 基共晶陶瓷凝固组织的形成

与演变主要取决于凝固过程的控制，包括固-液界面

形态、界面前沿温度梯度和定向凝固速率等。 
Ma 等[22, 60–62]系统研究了采用 LFZM 技术制备

共晶陶瓷的凝固组织形成及其演变机制。凝固速率

为 2 μm/s 时 Al2O3/GAP 共晶的固–液界面形貌起伏

较大，Al2O3 相凸向液相领先生长，与之相邻的 GAP

相中心凹陷[61]。随着凝固速率的增大，固–液界面

发生了平–胞转变[3]，凝固速率为 16 µm/s 时形成了

共晶胞组织。共晶各相依靠界面附近液相中的溶质

横向扩散合作生长，固–液界面为非等温界面。在较

宽成分和凝固速率范围内，Al2O3/GAP 共晶组织呈

现象形文字结构、棒状规则结构和复杂规则结构的

多样形貌，如图 4 所示[62]。 
随着凝固速率的增大，Al2O3/GAP 共晶组织形

貌由象形文字结构非规则共晶形貌演变为棒状规

则共晶规则共晶形貌。由图 5a~图 5c 可见，凝固

速率不高于 16 μm/s 时，Al2O3/GAP 共晶呈现均匀

分布的象形文字结构非规则共晶形貌，该组织形

貌的形成与 Al2O3 小平面相和 GAP 非小平面相的

本征特性有关。随着凝固速率的增大，Al2O3/GAP
共晶的固–液界面由平界面演变为胞状界面，形成

了共晶胞组织。如图 5d 所示，凝固速率为 30 μm/s
时，共晶胞内部全为象形文字结构非规则共晶组

织。进一步增大凝固速率，如图 5e 和图 5f 所示，

共晶胞边缘出现了棒状结构的规则共晶组织，共晶 
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图 4  不同成分和凝固速率下获得的 Al2O3/GAP 共晶体系的凝固组织(CS、ROD 和 CR 分别表示象形文字结构、棒状结构和

复杂规则结构)[62] 
Fig. 4  Solidification microstructures of Al2O3/GAP eutectic system with different compositions and solidification rates (CS, ROD 

and CR represent Chinese script structure, rod structure and complex regular structure, respectively)[62]   
 

胞内部形成了象形文字结构和棒状结构共存的组织

形貌，并且棒状结构规则共晶在共晶胞内部的占比逐

渐增大。当凝固速率达到 400 μm/s 时，共晶胞内部

几乎全部为棒状规则共晶组织，共晶间距仅为

(193±20) nm，如图 5g 和图 5f 所示[61]。Zhao 等[63]

在 Al2O3/YAG/ZrO2 共晶陶瓷中发现了类似的非规

则–规则转变现象。当凝固速率为 300 μm/s 时，

Al2O3/YAG/ZrO2 共晶陶瓷横截面内的共晶间距显

著细化至(140±17) nm[37]。  
使用LDED技术制备Al2O3/GAP/ZrO2共晶陶瓷

时，Liu 等[33]发现在逐层熔覆过程中沉积层顶部发

生重熔，超细化凝固组织发生快速粗化，沿沉积

方向形成了的周期性带状组织粗大区。通过增大

扫描速率以降低熔池的热影响，使带状区的厚度

由 48 mm/min 时的 24.8 μm 减小到 192 mm/min 时

的 9.2 μm[33]。此外，Liu 等[56]基于组织粗化尺寸效

应，发展了适用于激光增材制造共晶陶瓷组织均匀

化的高温退火法，在 1500 ℃/300 h 条件下完全消除

了凝固组织不均匀性。 
2.2  晶体取向调控 

采用定向凝固技术制备氧化物共晶陶瓷时，共

晶相分别受自身高熔化熵、小平面生长特性，在定

向热流驱动下从熔体中析出。氧化物共晶陶瓷的相

界面具有特定晶体学取向关系，进而决定了材料的

物理和力学等关键性能。籽晶诱导和调控凝固速率

是实现共晶陶瓷晶体取向有效调控的重要方法。 
Liu 等[13, 30, 35]考察了基于不同籽晶取向诱导条

件下，定向凝固共晶陶瓷的竞争生长行为和晶体学

取向演变。在单晶籽晶诱导共晶生长纵截面界面连

接处，Al2O3 相均能继承籽晶晶体学取向，而 YAG
相仅在<111>YAG 籽晶的诱导下能在纵截面处继承

籽晶取向，其他情况下均表现为多晶织构[30]。沿定

向凝固方向，籽晶外延生长优先控制共晶中同一晶

型的晶体学取向。如图 6 所示，当 1120< >Al2O3

和 1010< >Al2O3 籽晶诱导共晶生长时，沿定向凝固

方向共晶中 Al2O3 相均能成功稳定继承籽晶取向生

长，并且该 2 种取向存在激烈的竞争，偏离度不一。

而 0001< >Al2O3 籽晶不能调控共晶的晶体学取向，

两相仅能通过自调节控制平面错合度在 22%以内。

111< > YAG 籽晶会快速筛选 YAG 相的生长取向，

但随后 YAG 相择优取向会在最小界面能驱动下在

111< >和 101< >间变化[13]。 
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图 5  不同凝固速率下获得的 Al2O3/GAP 共晶组织[61]：(a~b) 4 µm/s, (c) 16 µm/s, (d) 30 µm/s, (e) 50 µm/s, (f) 100 µm/s, (g~h) 
400 µm/s，其中(b)和(h)为纵截面，其他为横截面 

Fig. 5  Microstructures of Al2O3/GAP eutectics obtained at different solidification rates[61]: (a–b) 4 µm/s, (c) 16 µm/s, (d) 30 µm/s,  
(e) 50 µm/s, (f) 100 µm/s, (g–h) 400 µm/s, in which (b) and (h) are longitudinal sections and others are transversal sections 

 

凝固速率对小平面相的组织形貌、择优生长方

向等影响显著。Su 等[64]研究了在较宽凝固速率范围

下(2~300 μm/s)凝固速率对定向凝固强小平面相的

择优生长取向以及平面错合度的影响。随着生长动

力学条件的变化，晶体学取向的稳定性随凝固速率

的提高逐渐变差，平面错合度由 1.04%(10 μm/s)逐
渐增大至 15.84%(100 μm/s)。当凝固速率继续提高

至 200 μm/s 时，各个低界面能的晶体学取向关系之

间存在强烈的竞争，导致晶体学取向多样化，此时

具有高熔化熵、小平面特性的 Al2O3/YAG 共晶陶瓷

难以实现单晶织构样品的制备。此外，在共晶定向

凝固生长过程中，生长动力学因素对晶体学取向的

调控作用显著高于界面能。随凝固速率增大，Al2O3

相晶体学取向的演变历程为：在 1010< > 和

1120< >之间徘徊，之后强烈趋于 1010< >，最后

出现最利于结晶潜热释放的 0001< >取向。 
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图 6  a轴 1120< > Al2O3籽晶诱导下距离籽晶不同距离Al2O3/YAG共晶陶瓷横截面的晶体学取向EBSD结果[13]：(a~b) 10 mm; 
(c~d) 30 mm; (e~f) 50 mm; (g~h) 80 mm；其中，(a)、(c)、(e)、(g)为 Al2O3 相的晶体学取向 EBSD 谱，(b)、(d)、(f)、(h)
为 YAG 相的晶体学取向 EBSD 谱 

Fig. 6  Typical crystallographic orientation EBSD results of Al2O3/YAG eutectic ceramic samples at different distances by the 
a-axis 1120< > Al2O3 single crystal seed induction[13]: (a–b) 10 mm; (c–d) 30 mm; (e–f) 50 mm; (g–h) 80 mm. Among them, 
(a), (c), (e), (g) are the crystallographic orientation EBSD maps of Al2O3, while (b), (d), (f), (h) are that of YAG    

 

3  力学性能及失效机理 
熔体生长氧化物共晶陶瓷因其具有高熔点、优

异的力学性能和高温综合性能，被认为是满足高温

氧化腐蚀环境中长期服役需求的新型高温结构材

料。因此，考察氧化物共晶陶瓷的室温/高温力学性

能、高温组织稳定性及耐高温钙镁铝硅酸盐

(CaO–MgO–Al2O3–SiO2，CMAS)腐蚀性能等，对该

材料的发展和应用具有重要价值。 
3.1  室温力学性能 

使用 CZ 法制备具有不同晶体学织构的 Al2O3/ 
YAG 共晶陶瓷，其硬度和断裂韧性各向异性趋势不

明显，硬度和断裂韧性的平均值分别为 13.08 GPa

和 2.71 MPa‧m1/2[20]，如图 7a 所示，低于 LFZM 制

备的同种共晶陶瓷[65]。使用 CZ 法制备的 Al2O3/ 
YAG 共晶陶瓷压缩强度变化幅度较大，在 1000 ~ 
2000 MPa 浮动，弯曲强度则保持在 200~300 MPa
范围内[20]，如图 7b 所示。 

Zhao 等[7]采用 LFZM 制备 Al2O3/YAG/ZrO2 共

晶陶瓷时，发现随着凝固速率的提升，弯曲强度呈现

出先升高后下降的变化趋势。在凝固速率为 100 μm/s
时，弯曲强度达到最高值 2.5 GPa，是同成分烧结多

晶陶瓷的 5 倍。此外，Zhao 等[40]通过调整 LFZM 工

艺参数制备了高强度多孔复合陶瓷，在孔隙率为

34%时，室温弯曲强度高达 497 MPa，刷新了目前

多孔陶瓷的强度纪录。  
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图 7  Al2O3/YAG 共晶陶瓷的力学性能[20]：(a)室温硬度和断裂韧性；(b)室温压缩强度和弯曲强度；1873 K 高温下的(c)压缩

强度和(d)弯曲强度 
Fig. 7  Mechanical properties of Al2O3/YAG eutectic ceramic[20]: (a) hardness and fracture toughness at room temperature; (b) 

compressive strength and flexure strength at room temperature; (c) compressive strength and (d) flexure strength at high 
temperature of 1873 K  

 

Jiang 等[18]考察了不同形状粉末对 LDED 氧化

物共晶陶瓷力学性能的影响。使用等离子球化和非

规则 Al2O3 粉末 2 种实心粉末分别制备棒状陶瓷并

进行力学性能测试。结果表明，非规则粉末制备的

Al2O3 陶瓷的显微硬度和断裂韧性更高，分别达到

17.77 GPa 和 4.58 MPa·m1/2；而等离子球化 Al2O3

粉末制备的棒状试样致密度超 99%，弯曲强度达到

276.6 MPa，如图 8 所示。Shen 等[28]采用 LPBF 制

备的 Al2O3/GAP/ZrO2 共晶陶瓷因具备超细共晶组

织和强结合界面，最大断裂韧性为 4.76 MPa∙m1/2，

最大硬度达到 18.1 GPa。作为对比，Liu 等[66]使用

LDED 制备的同种共晶陶瓷的硬度和断裂韧性分别

为 16.27 GPa 和 3.39 MPa‧m1/2。 
3.2  高温力学性能 

Liu 等[20]利用 CZ 法定向凝固获得的不同晶体

取向的 Al2O3/YAG 共晶陶瓷的高温压缩强度在

320~370 MPa 范围内变化，如图 7c 所示。Al2O3/YAG
共晶的弯曲强度保持了良好的高温稳定性，抗弯强

度值保持在 270~290 MPa(图 7d)。此外，具有 1500 ℃

和 1600 ℃ Al2O3/YAG 共晶的三点弯断口形貌表明

该高温结构材料的高温弯曲强度对缺陷的敏感性要

高于局部非均匀组织；氧化物共晶陶瓷内发生了晶

内和穿晶混合形式断裂，是典型的脆性断口形貌[30]。

得益于共格/半共格的强结合相界面，Zhao 等[40]制

备的多孔氧化物陶瓷在 1500 ℃高温环境下依然具

有 324 MPa 的弯曲强度。 
3.3  高温组织稳定性及耐腐蚀性能 

LDED 制备的 Al2O3/GAP/ZrO2 共晶陶瓷在

1400 ℃高温下热暴露 200 h 后质量不变，亚微米尺

度的共晶组织未发生明显粗化，经抛光的试样表面

粗糙度几乎无变化[25]。在高于 1400 ℃的高温下长

时热暴露后，Al2O3/GAP/ZrO2 共晶陶瓷的微观组织

先后出现了非连续粗化、连续粗化及组织合并 3 种

粗化方式[25]。 
Zhao 等[37]使用 300 μm/s 高凝固速率获得的微

纳米 Al2O3/YAG/ZrO2 共晶陶瓷在 1300 ℃热暴露

100 h 后组织未出现明显粗化，表现出优异的高温组

织稳定性，说明其取向织构以及半共格低能相界面
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依然发挥着重要作用。同样采用 LFZM 技术制备的

Al2O3/GAP 和 Al2O3/GAP/ZrO2 共晶试样在 1500 ℃
热暴露 500 h 后表现较好的组织稳定性，共晶间距

与热暴露时长满足 Ostwald 熟化关系。组织粗化速

率随热暴露时长增加而减小，热暴露 500 h 后组织

粗化速率小于 0.002 µm/h。 

 

图 8  使用等离子球化和非规则粉末制备的 Al2O3 陶瓷物理性能对比[18] 
Fig. 8  Comparison of physical properties of Al2O3 ceramics prepared by plasma spheroidized and irregular powders[18] 

 
图 9  Al2O3/YAG 共晶陶瓷在 1300 ℃下 CMAS 腐蚀后的横截面[10]：(a) 4h、(b) 16h、(c) 50h、(d) 100h 后的腐蚀深度; CMAS

腐蚀(e) 4h、(f) 16h、(g) 50h、(h) 100h 后横截面的 SEM 图像; (i) CMAS 腐蚀 100 h 后横截面的 EDS 图 
Fig. 9  Transversal sections Al2O3/YAG eutectic ceramic after CMAS corrosion at 1300℃[10]: corrosion depth after (a) 4h, (b) 16h, (c) 

50 h, (d) 100h; SEM images of transversal sections after (e) 4h, (f) 16h, (g) 50h, (h) 100h; (i) EDS maps of the transversal 
section after 100 h   

 
Tan 等[10]研究了采用 CZ 法制备的定向凝固

Al2O3/YAG 共晶陶瓷在 1300~1500 ℃的耐高温

CMAS 熔盐腐蚀性能，如图 9 所示。高温下熔融态

CMAS 与氧化物陶瓷组分发生化学反应，生成钙长

石(CaAl2Si2O8)等新相，形成腐蚀层并恶化共晶陶瓷

的力学性能。在 1300 ℃腐蚀 100 h 后未观察到腐蚀

痕迹。在 1400 ℃和 1500 ℃腐蚀 50 h 后腐蚀深度达

到 306 μm 和 316 μm，腐蚀速率没有明显提高。Sun
等[67]使用光学浮区法制备的定向凝固 Al2O3/YAG
共晶陶瓷在 1500 ℃腐蚀 100 h 后的凹陷深度约为

130 µm，表明其具有出色的 CMAS 耐腐蚀性。

Al2O3/YAG共晶陶瓷表现出良好的耐高温CMAS熔

盐腐蚀性归因于稳定相界面对 CMAS 渗透的抑制、

元素扩散对 CMAS 腐蚀活性的调节及并连续且致

密石榴石层的形成[67, 68]。 

4  结论与展望 
超高温氧化物共晶陶瓷具备杰出的抗氧化、耐

腐蚀、组织稳定性和高温力学性能，有望成为高温

氧化腐蚀环境中长期服役的新一代高温结构候选材

料之一。然而，目前氧化物共晶陶瓷的工程化应用

面临大尺寸复杂共晶陶瓷构件成形技术不成熟、凝

固缺陷抑制难、韧性低等关键瓶颈难题。因此，需

要继续推进氧化物共晶陶瓷大尺寸复杂构件的控形

控性一体化研究进程，主要表现在以下 3 个方面： 
1) 攻克大尺寸复杂陶瓷构件的高梯度凝固成
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形难题：原位揭示高熔点多元复相氧化物共晶在超

高温度梯度(~104 K·cm–1)及非均匀热场下的凝固路

径与相选择行为，阐明多相竞争生长与界面失稳的

动力学机制，开发热力学调控导向的高效凝固成形

技术，为精确控形控性奠定理论基础。 
2) 探明大尺寸陶瓷非平衡凝固下的“尺寸效

应”并实现缺陷抑制：系统研究构件特征尺寸跃升

(从毫米级到分米级)对共晶组织空间分布均匀性(相
尺寸、晶体取向、微观组织形貌)及内应力/微裂纹

演化的影响规律；探索微区定向凝固调控与外场

辅助技术，建立跨尺度凝固组织与缺陷预测模型，

实现大体积、大尺寸内微观组织均细化和近无缺陷

凝固。 
3) 基于界面调控与缺陷抑制的氧化物共晶陶

瓷多级协同强韧化：探明氧化物共晶陶瓷在复杂服

役工况(高温氧化、水氧/熔盐腐蚀等)下的失效机制，

创新陶瓷相界面设计与缺陷抑制策略(如引入可控

亚稳态相、设计梯度/复合结构等)，发展原位增韧

与外场辅助强化相结合的多级增韧技术，实现氧化

物共晶陶瓷的强韧性能的协同提升。 
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Extended Abstract 

The research and development of ultrahigh-temperature structural materials and advanced preparation technologies that can work 
stably in extreme environments at >1600 ℃ for a long time is a fundamental guarantee for improving the thrust weight ratio, 
prolonging the service life and enhancing the reliability of aircraft engines, and become a strategic focus of international competition. 
At high melting points, high strength, and excellent oxidation and corrosion resistance, ultra-high temperature oxide ceramics are 
regarded as one of the most promising high-temperature structural materials in high-temperature oxidation environments. However, 
the microstructure of oxide ceramics prepared by conventional powder sintering technology shows typical polycrystalline structure 
characteristics. Structural defects (i.e., grain boundary glass phases and weak bonding interfaces) seriously weaken the 
high-temperature strength, structural stability, and creep resistance of oxide ceramics, making it difficult to fully demonstrate the 
superior oxidation resistance and corrosion resistance of oxide ceramics in high-temperature and oxygen-enriched environments. In 
recent years, alumina-based eutectic ceramics prepared by directional solidification technology, based on the principle of liquid-solid 
transformation, have shown a breakthrough in the field of advanced structural materials. This technology diverges from the 
conventional ceramic sintering concept and achieves a creative combination of melt growth technology and the exceptional properties 
of oxide ceramics. However, the solidification characteristics of oxide eutectic ceramics under high-temperature gradients are not well 
understood, and the forming technology for large-size components is not yet mature. The poor thermal conductivity and high melt 
viscosity of oxides make it easy to produce solidification defects, such as cracks, pores, and segregation, during the solidification 
process. The eutectic phases of oxide grown in small planes show an intense anisotropy in microstructure and properties, but they 
cannot achieve precise control of crystal orientation. The poor toughness of oxide eutectic ceramics also limits their application 
process. 

In this review, the principle and development status of four solidification forming technologies, including the Czochralski 
method, laser suspension zone melting, laser directional energy deposition, and laser powder bed melting, are summarized, and the 
formation mechanism and control strategy of defects in the solidification process are also represented. This review focuses on the 
solidification structure evolution and homogenization method of oxide eutectic ceramics, as well as the influencing factors and control 
mechanism of crystal orientation selection, as well as the research progress of room- temperature/high-temperature mechanical 
properties and failure mechanism, high-temperature microstructure stability and high-temperature CMAS corrosion properties of 
oxide ceramics. Finally, the development trend of high-temperature oxide eutectic ceramics in three aspects of high gradient 
solidification forming, non-equilibrium solidification defect suppression and multi-level synergistic strengthening and toughening is 
prospected. 

A high-gradient directional solidification and complex component laser additive manufacturing technology for ultra-high 
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temperature alumina-based eutectic ceramics is established. The mechanisms of defect formation during the solidification process is 
revealed. This research enables the efficient fabrication of high-density, large-sized, and ultra-fine eutectic ceramic samples, as well 
as complex components. The non-equilibrium rapid solidification microstructural characteristics and evolution mechanisms of 
multi-phase oxide eutectic ceramics are revealed. The eutectic-dendrite transition rate and the range of the eutectic coexistence zone 
are obtained. The crystal orientation selection and competitive growth patterns induced by seed crystals in eutectic ceramics are 
elucidated. A stable coupled growth model for the faceted eutectic ceramics is established. The evolution mechanisms of 
high-temperature performance of eutectic ceramics under extreme oxidative corrosion conditions are elucidated. The fabricated 
porous eutectic ceramics (porosity of 34%) achieve a high bending strength that is an international record (i.e., 497 MPa at room 
temperature; 324 MPa at 1500 ℃). The high-density eutectic ceramics exhibit a bending strength of up to 2500 MPa at room 
temperature. After 500-h thermal exposure at 1500 ℃, the microstructural coarsening rate is ≤0.002 μm/h, and the corrosion depth 
from molten oxide exposure at 1500 ℃ for 100 h is ≤130 μm, demonstrating a superior high-temperature mechanical and 
environmental performance.  

Summary and Prospects  Ultra-high temperature oxide eutectic ceramics have superior oxidation resistance, corrosion resistance, 
microstructure stability, and high-temperature mechanical properties. They are expected to be one of the new high-temperature 
structural candidate materials, serving for an extended period in high-temperature oxidation-corrosion environments. However, the 
engineering application of oxide eutectic ceramics faces key bottleneck problems, including the immature forming technology for 
large-size, complex eutectic ceramic components, the difficulty in inhibiting solidification defects, and low toughness. It is thus 
necessary to continue to promote the research process of the integration of shape control and property control of large-scale complex 
components of oxide eutectic ceramics, mainly in the following three aspects, i.e., 1) It is urgent to develop efficient solidification 
forming technology for large-scale complex ceramic components, and explore the solidification characteristics of high melting point 
multi-phase oxide eutectic ceramics under high temperature gradient; 2) The effects of process parameters and component size on 
eutectic structure and solidification defects under non-equilibrium solidification conditions should be explored, and the methods of 
microstructure refinement and solidification structure inhibition should be established; and 3) It is necessary to clarify the failure 
mechanism of oxide eutectic ceramics and develop a multi-scale strengthening and toughening technology suitable for high melting 
point ceramic materials to achieve a synergistic improvement of the strength and toughness of eutectic ceramics. 
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