
第 52 卷第 9 期 

2 0 2 4 年 9 月 
硅  酸  盐  学  报 Vol. 52，No. 9 

September，2024 JOURNAL OF THE CHINESE CERAMIC SOCIETY 

http://www.gxyb.cbpt.cnki.net                                                DOI：10.14062/j.issn.0454-5648.20230975 

 

ZnO 多孔陶瓷的近净尺寸制备及机理 
 

夏  尊 1，戎烨东 2，李  昊 2，董  晔 2，于洪波 1，王修慧 1，杨金龙 1,2 

(1. 大连交通大学材料科学与工程学院，辽宁省教育厅无机超细粉体制备及应用重点实验室，辽宁 大连 116028； 
2. 清华大学材料学院，新型陶瓷与精细工艺国家重点实验室，北京 100084) 

 
摘  要：多孔陶瓷在烧结过程中会伴随着显著的收缩，导致变形或开裂，实现多孔陶瓷的近净尺寸制备是该领域新的发展方

向。本研究以氧化锌与球形锌粉为原料采用干压成型工艺制备氧化锌多孔陶瓷，该过程不使用任何有机造孔剂，材料内部的

气孔来自锌与氧之间的 Kirkendall 效应。由于锌、氧原子扩散速率的差异，锌颗粒氧化空心化产生的膨胀有效地抵消了整个

烧结过程中产生的收缩，得到了近净尺寸的氧化锌多孔陶瓷。研究了金属锌粉的添加量以及颗粒尺寸对材料性能以及微观结

构的影响。结果表明：多孔陶瓷的烧结线收缩率强烈依赖于金属锌粉的颗粒尺寸，当金属锌粉[50%(体积分数)]的颗粒尺寸为

10 μm 时，多孔陶瓷的烧结线收缩率仅为–0.36%。 
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多孔陶瓷是一种具有一定孔隙率、耐高温、耐

腐蚀等优异性能的材料[1–3]，被广泛应用于隔热[4–5]、

过滤[6]、吸声[7]和催化剂载体[8]等领域中。目前，多

孔陶瓷的制备方法主要分为造孔剂法[9]、复制模板

法[10]、直接发泡法[11]、空心球法[12]以及 3D 打印

法[13]等。虽然上述方法都具有各自的优点，但是在

经过烧结工艺后都会产生较大的体积收缩，这可能

会使陶瓷部件发生变形或者开裂，而且会提高后续

机械加工的成本。 

为了解决上述问题，研究者们提出了调节烧结

温度[14]、利用烧结过程中的反应和膨胀相[15]等方

法，其中使用最多的是利用材料本身的膨胀特点来

解决收缩问题，例如通过相变产生的体积膨胀和反

应产生的气体制备的低收缩多孔莫来石陶瓷[16]，其

收缩率仅为 3.5%，但是该方法需要采用较复杂的原

料，而且不具有普适性。最近，本课题组提出了一

种添加球形金属粉末的原位空心球法[17]，并成功制

备出了烧结不收缩的多孔陶瓷。该工艺主要的支撑

理论是两相扩散时发生的 Kirkendall 效应，金属球

形颗粒被氧化时由于扩散速率的差异会形成空心结

构，在这一过程中颗粒发生体积膨胀有效地抵消了

因烧结带来的收缩。 

目前，该方法仅用于制备氧化铝多孔陶瓷，

而氧化锌同样作为一种在众多领域具有广泛前景

的材料也被广泛关注[18]。虽然在力学性能方面，

氧化锌陶瓷与传统的结构陶瓷相比并不占优势，

但是其在光催化以及水处理等领域的作用是不能

忽视的[19–20]。将该方法应用于氧化锌多孔陶瓷的制

备同样具有很大的研究意义。与此同时，有研究证

明了金属锌粉氧化时也会发生 Kirkendall 效应并形

成空心结构[21]，虽然仅仅局限在低温条件，但是这

也为本工作提供了基础。 

本工作采用直接氧化金属锌粉的工艺成功制备

出了空心氧化锌颗粒，并将其应用在氧化锌多孔陶

瓷的制备中。研究了金属锌粉的氧化过程以及其添

加量、颗粒尺寸对多孔陶瓷性能以及微观结构的影 
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响。并且分析了多孔陶瓷孔尺寸与金属锌颗粒尺寸

之间的关系。这项工作将扩宽该工艺以及空心氧化

锌颗粒的应用场景。 

1  实验 

1.1  原料 

原料为氧化锌粉体(D50=1 μm)以及不同粒径的

球形金属锌粉(D50 分别为 50 nm、1 μm 以及 10 μm)，

纯度均为 99.9%。聚乙烯醇(PVA，分析纯)配制成浓

度为 50 g/L 的溶液待用。 

1.2  样品制备 

 首先，将氧化锌粉末和不同颗粒尺寸的金属锌

粉按照一定比例[金属锌粉占氧化锌粉的含量(体积

分数)]在研钵中充分地研磨混合，然后加入粉体总

质量 5%的 PVA 水溶液(50 g/L)作为黏结剂，造粒并

继续混合，直到原料粉体与黏结剂混合均匀。接着，

将混合好的粉末倒入模具中进行干压，压力约为 5 

MPa，保压时间约为 2 min。最后，将样品脱模并进

行氧化和烧结，其烧结速率和保温时间分别为

1 ℃min–1和 2 h。 
1.3  样品表征 

使用烧结前后样品在直径方向的尺寸变化[式

(1)]计算其线收缩率。 

S=[(L1–L2)/L1]×100%                    (1) 

式中：S 为烧结线收缩率；L1 和 L2 分别为烧结前

后样品的直径。样品的体积密度和显气孔率采用

Archimedes 排水法来测量，相对密度为测量出的

体积密度与氧化锌理论密度(5.6 g·cm–3)之比。用

Mastersizer 2000 型激光粒度分析仪分析原料粉体

的粒度。用 STA449F3 型同步热分析仪测量材料

在升温过程中的重量变化和吸热、放热效应，测

量温度范围：室温至 1 400 ℃。用 Empyrean 型 X

射线衍射仪分析测试样品的物相组成，测试条件：

铜靶，Kα(λ=0.15406 nm)。用 Crossbeam 340 型扫

描电子显微镜观察样品的微观结构。用 S–5500 场

发射透射电子显微镜对经过 400 ℃处理后的不同

尺寸的锌/氧化锌颗粒进行了微观形貌表征，测试

条件：粉体样品需要在乙醇中进行超声处理约 3 

min ， 然 后 将 其 沉 积 在 铜 格 栅 上 待 用 。 用

AG–IC20KN 型电子万能试验机分析样品的三点

弯曲强度，测试条件：下跨距为 30 mm、十字压

头的下降速率为 0.5 mmmin–1，每组样品检测 3

个样条，尺寸为 3 mm×4 mm，长度大于下跨距，

误差约为 0.2 mm。 

2  结果与讨论 

2.1  金属锌粉的氧化 

在整个工艺过程中金属锌粉的氧化过程直接影

响后续烧结工艺中温度的选择。为了研究金属锌粉

的氧化过程，对其进行了差热–热重的检测，如图 1

所示。由图 1 可见，锌粉的氧化主要分为 3 个阶段：

在 400℃之前金属锌粉的质量变化比较小，表明在

此温度之前的氧化比较缓慢。在 400 ℃到 900 ℃范

围内，419 ℃粉熔化；600 ℃时在差热曲线出现锌粉

熔化后再结晶发生氧化反应的放热峰；对应热重曲

线可见在此温度范围内热重曲线的斜率陡增，这些

现象表明该温度阶段金属锌粉的氧化速率以及程度

非常高。当温度升到 900 ℃左右时，其质量变化曲线

趋于平缓，这表明样品的质量不再变化。而对应的差

热曲线中的放热峰也表明样品的氧化程度比较高。 

 
图 1  金属锌粉在空气中加热的质量和差热变化曲线 

Fig. 1  Mass change and differential thermal analysis of zinc 
metal powder heated in air 

 

为了进一步确定金属锌粉与氧化锌粉末混合压

制成型并烧结后样品中的物相组成，对原料和使用

不同颗粒尺寸锌粉制备的样品进行 XRD 检测，其

结果如图 2 所示。由图 2 可见，当烧结温度为 900 ℃

时，添加 50 nm 和 10 μm 锌粉[50%(体积分数)]的样

品物相组成全部为氧化锌；而添加 1 μm 锌粉样品的

XRD 谱中出现了金属锌的衍射峰(2θ=43.23°)，这表

明在该体系中颗粒尺寸为 1 μm 的锌粉与其它尺寸

的金属锌粉相比更不容易被完全氧化，这与成型方

式以及所使用的 2 种原料(氧化锌与金属锌)的颗粒

尺寸有关。本工作采用的成型方式为干压成型，这

种方式制备出的坯体中粉料的均匀性比较低，成型

后坯体的状态使金属锌与氧气的接触并不充分。此

外，所使用氧化锌粉体的颗粒尺寸为 1 μm (D50)，当
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添加颗粒尺寸同为 1 μm (D50)的锌粉并经过混合

后，两者的接触会更紧密，粉体更容易团聚，而且

多孔通道可能会被堵塞，从而阻碍了锌粉与氧气的

接触。 

 

图 2  原料粉体以及添加不同颗粒尺寸锌粉并在 900 ℃烧结

样品的 XRD 谱 
Fig. 2  XRD patterns of raw powders and samples sintered at 

900 ℃ with zinc powder of different particle sizes 

 
2.2  多孔陶瓷的性能及微观结构 

选择颗粒尺寸为 10 μm (D50)的球形金属锌粉

研究其添加量对氧化锌多孔陶瓷性能的影响。图 3

为 900 ℃烧结的氧化锌多孔陶瓷宏观照片以及烧

结线收缩率随金属锌粉(10 μm)添加量的变化。由图

3a 可见，样品之间尺寸差别较大，并且这种变化

程度随着金属锌粉添加量的增大而提高，表明添加

金属锌粉可以影响多孔陶瓷烧结前后的样品尺寸。

由图 3b 可见，当未添加金属锌粉时，样品在 900 ℃

烧结后的线收缩率达到了 16%以上；随着金属锌粉

添加量的增大，样品的烧结线收缩率显著降低，当

金属锌粉的添加量增大至 50%时，烧结后得到了净

尺寸的氧化锌多孔陶瓷，其烧结线收缩率仅为

–0.36%。 

图 4 为 900 ℃烧结的氧化锌多孔陶瓷相对密度

及显气孔率随金属锌粉(10 μm) 添加量的变化。由

图 4 可见，当未添加金属锌粉时，样品的相对密度

为 93%左右，其显气孔率大约为 4%，这表明在此

温度下，采用无压烧结的方式，氧化锌陶瓷的致密

度并不高；当添加金属锌粉后，样品的相对密度开

始大幅度降低，随着金属锌粉添加量的增大，样品

的显气孔率却先增大后减小，这表明样品的总体气

孔率虽然增加，但是却形成了更多的闭气孔，这主

要是金属锌粉空心化造成的。 

图 5 为 900 ℃烧结的氧化锌多孔陶瓷弯曲强度

随金属锌粉(10 μm)添加量的变化。由图 5 可见，弯

曲强度随着金属锌粉的添加量的增大而逐渐降低，

这主要受到样品相对密度以及总气孔率的影响。 

 
(a) Macroscopic image 

 

φ—Volume fraction. 

(b) Sintered linear shrinkage 

 
图 3  900 ℃烧结的氧化锌多孔陶瓷宏观照片以及烧结线收

缩率随金属锌粉(10 μm)添加量的变化 
Fig. 3  Macro photos of sintered zinc oxide porous ceramics at 

900 ℃ and changes in sintering linear shrinkage with 
the addition of zinc metal (10 μm) powder 

 

 
 
图 4  900 ℃烧结的氧化锌多孔陶瓷相对密度及显气孔率随

金属锌粉(10 μm)添加量的变化 
Fig. 4  Changes in relative density and apparent porosity of 

zinc oxide porous ceramics sintered at 900 ℃ with the 
addition of zinc metal(10 μm) powder 

 
为了进一步分析实验结果，对不同锌粉添加量

并经过 900 ℃处理后的样品进行了断口微观形貌的

表征，如图 6 所示。由图 6 可以看出，在未添加金
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属锌粉的样品中，颗粒长大明显，同时也已经形成

了烧结颈(图 6(a)，但是其中还具有较多气孔，致密 

程度不高，这符合样品相对密度以及显气孔率的结

果。添加金属锌粉后，样品中形成了均匀的气孔，

孔尺寸也与所使用的金属锌粉颗粒尺寸相近(见图 6 

b)，这表明球形金属锌粉在氧化的过程中发生了

Kirkendall 效应，在样品内部形成了孔隙，这是材料

中气孔形成的原因，同时该过程中颗粒空心化后也

产生了体积膨胀，导致了样品烧结收缩率的降低。

随着金属锌粉添加量的增大，样品中的气孔明显增

多(见图 6 c)。当锌粉添加量增大至 50%时，样品中

的气孔虽然增多，但是出现了多个气孔聚集的现象

(见图 6d)，这是因为锌粉添加量的增大，导致锌粉

会团聚。由于金属锌的熔点较低，熔化后金属锌粉

表面与氧化锌之间的润湿性较差(接触角较大)[22]，当

金属锌粉的添加量增大时这种情况会增多，最终会在

颗粒之间形成闭气孔，这是除金属锌粉空心化之外形

成闭气孔的另一个原因。此外，从样品的显微结构进

行分析，添加金属锌粉后，并没有发现普通氧化锌颗

粒的长大现象，这主要是因为金属锌粉的熔点、氧化

温度以及开始空心化的温度都比较低[23]，远低于氧

化锌发生颗粒长大的温度，当锌粉开始形成空心结构

并发生体积膨胀后在材料内部形成了内应力，晶界迁

移受阻，阻碍了氧化锌颗粒的长大。 
 

 
 
图 5  900 ℃烧结的氧化锌多孔陶瓷弯曲强度随金属锌粉(10 

μm) 添加量的变化 
Fig. 5  Variation of flexural strength of zinc oxide porous 

ceramics sintered at 900 ℃ with the addition of zinc 
metal powder (10 μm) 

    
(a) No addition                                     (b) 10% 

    

(c) 30%                                       (d) 50% 

图 6  添加不同含量金属锌粉(10 μm)的氧化锌多孔陶瓷在 900 ℃烧结后的断口形貌 
Fig. 6  Fracture morphology of ZnO porous ceramics sintered at 900 ℃ with different contents of Zn powder (10 μm) 

 

图 7 为 900 ℃烧结、添加 50%不同颗粒尺寸金

属锌粉的氧化锌多孔陶瓷的相关性能。由图 7a 可以

看出，在同样的金属锌粉添加量下，不同金属锌粉

的颗粒尺寸对样品烧结前后尺寸的变化的影响是非

常明显的，当添加 50 nm 的金属锌粉时，多孔陶瓷

的烧结线收缩率约为 12.20%；当颗粒尺寸增大至 1 

μm 时，样品的烧结线收缩率约为 2.95%。上述结

果表明，添加 1 μm 锌粉的样品中含有少量未被完全
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氧化的金属锌，但是这不影响其对样品尺寸的影响，

若金属锌粉完全被氧化则其烧结线收缩率可能会继

续降低；只有当金属锌粉的颗粒尺寸达到 10 μm 时，

多孔陶瓷的尺寸变化最明显，发生了负收缩(膨胀)

现象。除了上述结果外，当改变添加金属锌粉的颗

粒尺寸后，样品的相对密度以及显气孔率变化也比

较明显(见图 7b)。添加 50 nm 的金属锌粉后，氧化

锌多孔陶瓷在经过 900 ℃的烧结后其相对密度约为

86.10%，显气孔率约为 10.80%，闭气孔率约为

3.10%；由于添加 1 μm 金属锌粉的样品中未被氧化

的锌含量无法准确测出，为了更方便的分析结果，

假设添加 1 μm 金属锌粉的样品的理论密度与纯氧

化锌的密度相同(但实际的理论密度要略大于 5.6 

g·cm–3)，添加 1 μm 金属锌粉的样品相对密度为

79.16%，显气孔率为 12.20%，闭气孔率约为 8.64%；

添加 10 μm 锌粉后，样品的相对密度为 75.29%，显

气孔率为 9.23%，闭气孔率约为 15.48%。样品的相

对密度随着颗粒尺寸的增大而减小，而显气孔率随

颗粒尺寸先增大后减小，闭气孔率则是随着颗粒尺

寸的增大而增大，这主要是与金属锌在氧化过程中

直接形成致密的氧化锌层有关，中间没有经过过渡

相的变化，非常容易形成闭气孔。此外，添加金属

锌粉后，普通氧化锌颗粒不会发生明显的长大，而

实验中所用的普通氧化锌粉体颗粒尺寸为 1 μm，当

其在烧结过程中更容易与较大尺寸的空心氧化锌颗

粒结合而形成闭气孔。由图 7c 可见，经过 900 ℃烧

结后的弯曲强度随着样品的相对密度的降低而降低，

分别为 56.93 MPa(50 nm)、46.19 MPa(1 μm)以及 42.5 

MPa(10 μm)。当颗粒尺寸从纳米级别(50 nm)增大到

微米级别(1、10 μm)时，样品力学性能大幅度降低，

除了气孔率的影响外，在材料内部形成的孔隙的大小

也对其有重要的影响，孔隙越大，力学性能越差。 

   

(a) Sintered linear shrinkage                (b) Relative density and apparent porosity                   (c) Flexural strength 

图 7  添加 50%不同颗粒尺寸金属锌粉的氧化锌多孔陶瓷在 900 ℃烧结后的各项性能 
Fig. 7  Related properties of ZnO porous ceramics sintered at 900 ℃ with 50% Zn powder of different particle size 

 

从添加不同颗粒尺寸锌粉制备出的氧化锌多孔

陶瓷的断口形貌中也可以发现其气孔与颗粒尺寸的

变化，如图 8 所示。由图 8 可见，当添加 50 nm 锌

粉时，样品中存在的气孔尺寸远远小于颗粒尺寸，

如图 8a 和图 8d 所示，这也导致了无法判断出该种

气孔形成的原因，因为根据前面的研究结果分析，

Kirkendall 效应或者未烧结致密化这两者都可以导

致小气孔的形成。而在添加 1 μm 金属锌粉的样品

中，尽管气孔有些聚集(图 8b)，但是其晶粒尺寸与

气孔尺寸非常相近(图 8e)，同时所有样品中的晶粒

与未添加锌粉的样品比较，都没有发生明显的长大，

这也造成了无法准确地分辨出由金属锌氧化而来的

氧化锌和原始原料中的氧化锌晶粒，但可以确定的

是，前者一定存在于球形孔隙周围。而在添加 10 μm

锌粉的样品中(图 8c、图 8f)，由于原料金属锌与氧化

锌原料颗粒尺寸的差异较大，烧结后在材料内部形成

的孔隙中可以清楚的观察到由锌氧化形成的晶粒。 

为了比较颗粒尺寸对金属锌颗粒空心化过程的

影响，在同一温度下(400 ℃)对具有不同尺寸的金属

锌粉进行了处理，其形貌如图 9 所示。由图 9 可以

看出，在低于金属锌的理论熔点(419 ℃)的温度下，

处于纳米尺寸的金属锌粉已经形成了空心结构(见

图 9a~图 9c)，相比之下，处于微米尺寸的金属锌粉

还处于实心结构状态(见图 9d)。总之，金属锌与铝、

铋等都属于低熔点金属，其氧化过程以及空心化过

程非常相似[24]，依赖于金属与氧气之间扩散速率的

差异。当它们的颗粒尺寸处于纳米级别时，其熔点

会低于理论值[25–26]，熔化后会加快金属颗粒与氧气

之间的扩散，更容易形成空心结构。此外，在关于

金属在低温氧化方面的研究也指出[21]：对于金属纳

米颗粒的直径与初始氧化层厚度，金属离子通过薄

氧化层向外快速扩散是影响该过程至关重要的因 
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(a) 50 nm                                  (b) 1 μm                               (c) 10 μm 

   

(d) 50 nm                                  (e) 1 μm                              (f) 10 μm 

图 8  添加 50%不同颗粒尺寸金属锌粉的氧化锌多孔陶瓷在 900 ℃烧结后的断口形貌 
Fig. 8  Fracture morphology of ZnO porous ceramics sintered at 900 ℃ with 50% Zn powder of different particle sizes 

  

(a) Nano hollow particles            (b) Enlargement of area A in Fig9(a) 

  

(c) Micro nano hollow particles           (d) Unhollowed particles 

图 9  以 1 ℃min–1的加热速率升温至 400 ℃并保温 2 h 后不同粒径 Zn/ZnO 颗粒的 TEM 照片 
Fig. 9  TEM images of Zn/ZnO particles of different particle sizes obtained after heating to 400 ℃ at a heating rate of 1 ℃min–1 and 

holding for 2 h 
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素。所以，影响金属锌颗粒空心化程度的因素主要

有颗粒尺寸以及温度。而与金属铝相比，金属锌虽

然熔点更低，但是在氧化形成氧化锌的过程中总体

密度是降低的(锌：7.14 g·cm–3 →氧化锌：5.60 g·cm–3)

且变化较大，而且该过程中没有经过中间相。而金

属铝在氧化过程中总体密度是增大的，且经过了至

少 1 种过渡相(铝：2.70 g·cm–3 → γ-氧化铝：3.48 

g·cm–3 → α-氧化铝：3.97 g·cm–3)，变化较为缓慢。

所以在空心氧化锌颗粒的氧化层表面会发现很多小

颗粒，表现得更为致密。 

最后，将氧化锌多孔陶瓷内部的孔径大小与球

形金属锌粉颗粒尺寸之间相关联，并通过计算来描

述金属锌颗粒发生 Kirkendall 效应产生空心结构从

而影响多孔陶瓷烧结收缩率的过程。球形金属锌颗

粒在氧化形成空心结构时各参数之间的几何关系如

图 10 所示。 

 
图 10  金属锌粉发生Kirkendall效应并形成空心结构的过程

示意图 
Fig. 10  Process by which the Kirkendall effect occurs and the 

hollow structure is formed in Zn particle 

 

在不同方向上的烧结收缩率与颗粒尺寸两者之

间的数学关系如式(2)、(3)所示，具体推导过程见补

充材料。其中：采用添加 10 μm 锌粉并在 900 ℃条

件下烧结的氧化锌多孔陶瓷的相关数据进行计算分

析，具体数据如表 1 所示。 

 

33
pore Zn OZn

Zn 0 ZnO Zn1 D

R M MD

R s M




     
          

 (2) 

 

33
pore Zn OZn

Zn 0 ZnO Zn1 T

R M MT

R s M




    
         

 (3) 

将表 1 的数据带入到式(2)、(3)并经过计算后得

到的结果如表 1 所示，其中：氧化锌的理论密度为

5.60 g·cm–3, 金属锌的理论密度为 7.14 g·cm–3，锌的

相对原子质量为 65.41，氧的相对原子质量为 16.00。

其中，直径方向和厚度方向之间存在一些差异，这

是因为，在实际情况中锌与金属铝相同，通过氧化

而形成的一些颗粒并不是完整的球形。此外，

Kirkendall效应发生时两相的界面(氧化层)总是向扩 

散速率更快的一侧移动[27]，即 poreR / ZnR 需要小于 1。 

最终，根据粗略计算，该种材料内部的孔径范围约

为(0.54~0.99) ZnR ，这也是 Kirkendall 效应形成的空

心氧化锌颗粒的孔尺寸。 

 
表1  不同锌粉添加量的样品在900 ℃烧结后的宏观尺寸变

化( D 和 T )以及多孔陶瓷中的孔径 poreR / ZnR ) 
Table 1  Macroscopic size changes( D 和 T ) and pore 

size( poreR / ZnR ) in porous ceramics after sintering 

at 900 ℃ with different amounts of zinc powder 
φ(Zn)/% D  poreR / ZnR  T  poreR / ZnR  

0 0  0  

10 1.05 0.75 1.02 0.54 

30 1.14 0.99 1.09 0.82 

50 1.17 1.06 1.15 0.97 

3  结论 

1) 采用原位空心球法能够制备近净尺寸的氧

化锌多孔陶瓷。整个过程简单、高效，不需要任何

有机造孔剂。 

2) 温度高于熔点时，金属锌粉开始剧烈氧化，

并在接近 900 ℃时结束。 

3) 氧化锌多孔陶瓷的烧结线收缩率与金属锌

的添加量和颗粒尺寸密切相关，添加量越多、颗粒

尺寸越大，样品的烧结线收缩率越低，可以达到负

收缩(膨胀)的效果。 

4) 经过计算分析后，多孔陶瓷中形成的孔的尺

寸小于金属锌粉的颗粒尺寸，这是 Kirkendall 效应

的特点。其孔径约为初始球形金属锌颗粒尺寸的

0.54~0.99。 
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Extended Abstract 
Introduction  During the sintering process, porous ceramics undergo significant shrinkage with volume changes even half. Such 
volumetric alterations may lead to materials cracking or deformation, severely affecting the yield of the prepared products. 
Researchers have proposed several methods such as adjusting the sintering temperature, utilizing reactions and expansion phases 
during the sintering process to address these issues. The most commonly method was to utilize the expansion characteristics of the 
materials themselves to solve the shrinkage problem. However, this method requires complex raw materials and lacks universality. 
Recently, our group proposed an in-situ hollow sphere method with the addition of spherical metal powders, successfully preparing 
porous ceramics without sintering shrinkage. The main theoretical support for this process is the Kirkendall effect that occurs during 
two-phase diffusion. When metal spherical particles are oxidized, the difference in diffusion rates forms a hollow structure, 
effectively offsetting the shrinkage caused by sintering. In this work, hollow zinc oxide particles were successfully prepared using the 
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direct oxidation of metallic zinc powders and applied in the preparation of zinc oxide porous ceramics. During the oxidation process 
of metallic zinc powder, its addition amount, particle size, and their effects on the properties and microstructure of porous ceramics 
were investigated. The relationship between the pore size of porous ceramics and the particle size of metallic zinc particles was 
analyzed. This study could broad the application scenarios of this process and hollow zinc oxide particles. 

Methods  Firstly, zinc oxide powder and metallic zinc powder with different particle size were thoroughly ground and mixed in a 
grinding bowl according to a certain ratio (the volume percentage of metallic zinc powder to zinc oxide powder). Subsequently, a 5% 
PVA aqueous solution (50 g/L) was added to the total mass of powder as a binder, then stired further until the raw powders and binder 
were uniformly mixed. Secondly, the mixture was poured into molds for dry pressing at a pressure of 5 MPa for 2 min. Finally, the 
samples were demolded and subjected to oxidation and sintering with a rate of 1 ℃·min–1 and a holding time of 2 h. The linear 
shrinkage were calculated by measuring the changes in diameter of samples before and after sintering. The volume density and 
apparent porosity of samples were determined using the Archimedes' displacement method, and relative density calculated as the 
measured volume density divided by the theoretical density of zinc oxide (5.6 g·cm–3). Weight changes, as well as endothermic and 
exothermic effects during heating were measured using a thermal analyzer. The morphology of the samples was observed by scanning 
electron microscopy (SEM) and transmission electron microscopy (TEM). X-ray diffraction (XRD) was employed to analyze the 
phase composition of the samples. The three-point bending strength of the samples was tested using an electronic universal testing 
machine, with a span of 30 mm, a crosshead speed of 0.5 mmmin–1, and sample dimensions of 3 mm × 4 mm, ensuring the length 
exceeded the span. 

Results and discussion  From TG-DTA analysis, it can be observed that the oxidation process of metallic zinc powder can be 
divided into three stages: a low-speed oxidation stage before 400 ℃, a high-speed oxidation stage from 400 ℃ to 900 ℃, and a 
complete oxidation stage after 900 ℃. However, when varied the particle size of metallic zinc powders, XRD results revealed that 
some unoxidized metallic zinc remained in the samples containing 1μm metallic zinc powder, being due to the relationship between 
the particle size of metallic zinc and zinc oxide; Regarding the shrinkage rate, when amount of added metallic zinc powder increased 
and the particle size enlarged, the reduction in the linear shrinkage of the porous ceramic during sintering process became notably 
apparent, suggesting that the shrinkage rate of samples were mainly dependent on the size of the metallic particles. When size of 
particle was 10 μm and addition amount equaled to 50%, the linear shrinkage rate of the sample was only –0.36%, with a porosity of 
25%, achieving the near net-size preparation of the sample. As for the microscopic structure, it can be observed that distinct pore 
structures existed inside the material, and the pores size of was closely related to the particle size of the added metallic zinc powder. 
In TEM analysis, it can be clearly seen that particle size of metallic zinc affected the temperature at which metal zinc begins to hollow, 
and the radius of Kirkendall pores formed inside the material after the oxidation of metallic zinc was 0.54 to 0.99 times the initial 
radius of metallic zinc. 

Conclusions  The in-situ hollow sphere method allowed for the preparation of near-net-size zinc oxide porous ceramics, offering a 
simple and efficient process without the addition for any organic pore-forming agents. When temperatures exceeded it’s melting point, 
metallic zinc powder undergone vigorous oxidation, typically concluding around 900 ℃. The linear shrinkage of the sintered zinc 
oxide porous ceramics was closely related to the amount and particle size of added metallic zinc; higher amounts and larger particle 
sizes of added metallic zinc powders resulted in a lower linear shrinkage rate, potentially leading to negative shrinkage (expansion). 
After computational analysis, it was determined that the pores formed in the porous ceramics were smaller than the particle size of 
metallic zinc powder, consistent with the Kirkendall effect. The pore diameter was approximately 0.54 to 0.99 times the initial 
spherical metallic zinc particle size. 
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