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摘  要：将金属钇和镁接枝三甲基硅基取代聚硅氮烷先驱体中，先驱体在热解过程中就可以原位生成金属氮化物烧结助剂，

烧结助剂含量可通过钇、镁的接枝量进行精准调控。热解陶瓷为高纯氮化硅陶瓷，碳元素含量低于 0.1% (质量分数)，氧元素

含量低于 1.6%。含烧结助剂的氮化硅陶瓷可直接低温烧结制备高纯多孔氮化硅陶瓷块体，相对密度可达到 99.4%，具有良好

的硬度和导热性能。原位生成烧结助剂避免了额外添加烧结助剂造成的杂质引入和混合不均匀的问题，在高纯陶瓷烧结领域

具有独特的优势。 
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先驱体法是指通过化学合成方法制得高分子

先驱体，对先驱体进行热处理获得陶瓷材料的方

法，该方法可以从分子层面上实现陶瓷内部原子

的均匀分布，通过分子结构设计对先驱体组成结

构进行设计和优化，实现对材料微观结构和纯度

的有效控制，从而达到陶瓷材料的结构与性能可

控的目的[1]。由于先驱体转化陶瓷内部分布均匀，

相比于其他方法微观结构内晶种较少，陶瓷更难

结晶，往往烧结温度更高，烧结更困难[2]。目前，

先驱体在陶瓷材料制备工艺中更多以陶瓷黏接剂

或填孔剂形式参与[3]，先驱体转化陶瓷直接烧结的

报道相对较少[4–6]。 
氮化硅陶瓷是重要的结构陶瓷材料，具有优异

的耐高温、抗氧化、抗热震、高强度、耐磨损性能，

目前广泛应用于航空航天、机械加工、汽车制造及

微电子领域中[7]。氮化硅共价键程度高、扩散系数

低，因此烧结驱动力小，难以实现烧结致密化，需

要在烧结过程中添加烧结助剂，降低材料的烧结温

度，改善陶瓷内部的微观结构，提高烧结材料的性

能参数[8–9]。比较常见的氮化硅烧结助剂包括氧化

镁、氧化铝、氧化钇等，为获得更好的烧结效果，

复合烧结助剂的研究报道较多，包括：1) MgO/Y2O3

体系[10]及 MgO/Y2O3/ZrO2 体系[11]；2) MgO/Al2O3

体系[12]、MgO/Al2O3/CeO2 体系[13]及 MgO/AlPO4

体系[14]；3) Al2O3/Y2O3体系[15]；4) Al2O3/Yb2O3体

系[16]等。 
高温下金属氧化物与氮化硅表面的氧化膜形成

共熔液相，促进氮化硅的扩散及晶型转变，从而实

现氮化硅的致密化烧结[17]。同时，金属氧化物烧结

助剂的引入造成氮化硅晶粒中掺杂氧原子形成缺

陷，影响氮化硅陶瓷材料性能。现阶段控制氧含量

主要采用如下几种方法：1) 使用高纯氮化硅原料粉

体；2) 通过预处理除去氮化硅表面的氧化层；3) 使
用非氧化物烧结助剂如氮化物[18]、氢化物[19]等。 

本工作针对先驱体转化陶瓷难烧结和添加烧结

助剂引入氧元素影响性能的问题，将金属元素接枝

在先驱体上，在先驱体热解过程中原位生成金属氮

化物烧结助剂，实现烧结助剂在陶瓷粉体中的原位

无氧添加和均匀混合，实现先驱体转化高纯氮化硅

陶瓷的低温烧结。 
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1  实验 
1.1  含烧结助剂氮化硅陶瓷粉体的制备 

将 14 g 三甲基硅基氯硅烷单体(Me3SiNH)2SiCl2、
0.14 g 氯化钇和 0.085 g 氯化镁溶于 20 mL 吡啶

中，充分搅拌，加入 4 mL 丙胺，氮气氛下加热

至 120 ℃反应 2 d。将混合物置于管式炉中，氮气

氛下以 10 ℃/min 加热至 400 ℃反应 4 h，再以

10 ℃/min 加热至 1 000 ℃热解 4 h，冷却至室温，

得到白色氮化硅粉体样品 SiN-1。氮化硅粉体样品

SiN-2 与样品 SiN-3 制备方法同上，样品 SiN-2 添加

0.055 g 氯化镁，样品 SiN-3 不添加氯化镁(见表 1)。 

表 1  含烧结助剂氮化硅陶瓷粉体各组分理论含量 
Table 1  Theoretical contents of components in silicon 

nitride ceramic powders with sintering addtives 
x/% 

Sample No. Si3N4 YN Mg3N2 

SiN-1 94 4 2 

SiN-2 95 4 1 

SiN-3 96 4 0 

x—Mole fraction. 

 
1.2  氮化硅陶瓷粉体的烧结 

将氮化硅粉体研磨过筛，置于石墨模具中，进

行放电等离子体烧结，烧结温度 1 450 ℃，烧结压

力 45 MPa，保温时间 30 min。烧结后得到的块体经

研磨、抛光，进行材料性能测试与分析表征。 
1.3  样品表征 

使用LECO ON836型氧氮分析仪测定氮化硅粉

体氮、氧元素含量。使用 LECO CS844 型碳硫分析

仪测定氮化硅粉体的碳元素含量。使用 Bruker AXS 
D8 ADVANCE DAVINCI 型 X 射线粉末衍射仪测定

氮化硅粉末和氮化硅块体的晶型。使用 Axiolab 5
型金相显微镜和 Regulus 8230 型高分辨冷场发射扫

描电镜表征氮化硅块体表面形态和微观形貌。使用 
Archimedes 排水法测定氮化硅块体的密度，根据测

试密度与理论密度的比值，计算出氮化硅块体的相

对密度。使用浸润法测定氮化硅块体的孔隙率。使

用 Bruker TI980 型纳米压痕仪测定氮化硅块体的显

微硬度。使用 Tukon2500 型 Vickers 硬度计测定氮

化硅块体的 Vickers 硬度。使用 NETZSCH LFA467
型号激光导热仪测定氮化硅块体的热导率、比热容

和热扩散系数。使用 NETZSCH DIL402C 型热膨胀

仪测定氮化硅块体的热膨胀系数。 

2  结果与讨论 
2.1  接枝金属对氮化硅陶瓷性质的影响 

图 1 为接枝金属聚硅氮烷先驱体分子结构示

意图。由图 1 可见，以三甲基硅基取代聚硅氮烷

先驱体为基础，通过氮原子对金属的配位及 N—H
与 M—Cl 键的反应实现金属对聚硅氮烷分子的接

枝。通过红外光谱对先驱体进行表征，并未观察到

金属—氮键，观察到金属—氧键，这是由于金属—氮

键活性极高，暴露在空气中就发生快速地水解和氧

化，金属—氮键快速转化为金属—氧键。 
 

 
 

图 1  接枝金属聚硅氮烷先驱体分子结构示意图 
Fig. 1  Molecular structure diagram of polysilazane precursor 

with metal elements 
 

表 2 为烧结助剂含量不同的 3 种氮化硅陶瓷粉

体碳、氧、氮元素含量。由表 2 可知，金属元素接

枝量对热解陶瓷的杂质元素含量影响不大，与未接

枝金属的热解氮化硅相比[C 为 0.06%(质量分数)，O
为 1.20%][20]，杂质氧元素含量提高，这是由于热解

原位生成金属氮化物(氮化钇、氮化镁)活性极高，

容易氧化水解，引入杂质氧元素。随着金属氮化物

烧结助剂含量降低，样品 SiN-1 到样品 SiN-3 氧元

素有略微降低，同时，含烧结助剂的氮化硅粉体暴

露在空气中会观察到明显的放热，氧元素含量极大

提高，以上现象也证明金属氮化物烧结助剂在热解

过程中的原位生成。 

表 2  含烧结助剂氮化硅陶瓷粉体碳、氧、氮元素含量 
Table 2  Carbon, oxygen, nitrogen element contents of 

silicon nitride ceramic powders with sintering 
additives                               w/% 

Sample No. C O N 
SiN-1 0.05 1.65 34.32 
SiN-2 0.05 1.60 34.91 
SiN-3 0.06 1.46 35.61 

w—Mass fraction. 
 

图 2 为含烧结助剂氮化硅陶瓷粉体的 X 射线粉

末衍射谱。由图 2a 可见，大量的氮化硅以无定形态
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存在，镁原子以无定型氮化物形式掺杂在氮化硅中，

钇原子与氮化硅形成 YSi3N5 晶体。当氮化硅粉体加

热至 1 500 ℃时，主体氮化硅开始结晶，不添加镁

原子的 SiN-3 只有 α-Si3N4 晶体，随着镁原子添加量

不断增加，β-Si3N4 晶体含量逐渐增加(样品 SiN-2
中 β-Si3N4 含量 3.71%，样品 SiN-1 中 β-Si3N4 含量

34.79%，图 2b)。以上结果证明，在氮化硅陶瓷中，

氮化镁主要起促进 α-Si3N4到 β-Si3N4晶型转变的作

用，氮化钇与氮化硅形成 YSi3N5，起到活化晶格

作用。 
2.2  含烧结助剂氮化硅陶瓷的直接烧结 

图 3 为样品 SiN-1 烧结氮化硅块体微观结构，

3 种含烧结助剂氮化硅陶瓷都可以通过放电等离子体

烧结制备氮化硅块体，但只有含镁量最高的样品 SiN-1 
 

(a) SiN-1 (b) Partial enlarged view of samples SiN-1, SiN-2 and SiN-3 in 1 500 ℃

图 2  含烧结助剂氮化硅陶瓷粉体的 X 射线粉末衍射谱 
Fig. 2  X-ray powder diffraction spectrum of silicon nitride ceramic powders with sintering additives 

 

(a) X-ray powder diffraction spectrum (b) Microscopic optical photo 

(c) High resolution cold field emission scanning electron microscopy image (d) X-ray nitrogen element energy spectrum 

图 3  样品 SiN-1 烧结氮化硅块体微观结构 
Fig. 3  Microstructure of SiN-1 sample sintered silicon nitride block 
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可以制备纯β-Si3N4晶型的块体(图3a)，对样品SiN-1
制备的块体进行表征和研究。通过金相显微镜观察

块体呈现多孔形态(图 3b)，孔大小约为 0.5 μm。测

量块体密度为 3.172 g/cm3，计算相对密度为 99.4%，

证明该多孔块体中，孔主要以通孔形式存在，不存在

或存在极少量闭孔，测量孔隙率为 30.6%。通过高分

辨冷场发射扫描电子显微镜表征氮化硅块体微观形

貌，观察到大量棒状晶体存在，棒状晶体为 β-Si3N4，

框架由棒状晶体堆叠组成，孔隙不规则且分布不规

律(图 3c~图 3d)。金属氮化物烧结助剂与金属氧化

物差异较大，即使高温条件下仍保持固态，无法与

氮化硅形成高温熔体，不能增加陶瓷流动性或发挥

填隙功能，金属氮化物只起到促进晶型转变和活化

晶格促进晶粒增长的功能，所以该方法制备的含烧

结助剂氮化硅陶瓷烧结得到框架致密的多孔块体。 
图 4 为样品 SiN-1 烧结氮化硅块体力学性能。

使用纳米压痕仪对多孔氮化硅块体框架的硬度进行

表征(图 4a)，框架平均硬度为 29.1 GPa，平均弹性模

量 229.1 GPa，证明该多孔块体的框架部分致密度非

常高，为块体提供较高强度。使用 Vickers 硬度计对

多孔氮化硅块体的整体硬度进行表征(图 4b)，硬度 
 

 
(a) Nanoindentation curves 

 
(b) Vickers hardness indentation micrograph 

图 4  样品 SiN-1 烧结氮化硅块体力学性能 
Fig. 4  Mechanical property of sample SiN-1 sintered silicon 

nitride block 

为 2.51 GPa，尽管该多孔块体有较强的框架，但由

于孔隙存在，整体强度降低，相比于其他多孔氮化

硅块体仍体现出较高的硬度[21]。 
对多孔氮化硅块体的热性能进行表征，25 ℃条件

下热导率为 20.451 (W/m∙K)，比热容为 0.355 J/(g∙K)，
热扩散系数为 18.169 mm2/s，热膨胀系数在 1 200 ℃

以下整体低于 4×10–6/K (图 5)。由于孔隙存在，热

导率和热扩散系数出现明显的降低，热膨胀系数仍

维持较低的水平。 
 

 
 

图 5  样品 SiN-1 烧结氮化硅块体热膨胀系数曲线 
Fig. 5  Thermal expansion coefficient curve of sample SiN-1 

sintered silicon nitride block 

3  结论 
本工作在三甲基硅基聚硅氮烷先驱体分子中接

枝金属钇、镁元素，金属元素含量可以按需调控，

该先驱体可以在热解过程中原位生成金属氮化物烧

结助剂，制备含烧结助剂的高纯氮化硅陶瓷粉体。

该方法充分发挥了先驱体法的优势，既实现了烧结

助剂的原位无氧添加，又实现了烧结助剂在陶瓷粉

体中分子级别的均匀混合。同时，这种含烧结助剂

的氮化硅陶瓷粉体可以直接进行低温烧结制备多孔

氮化硅陶瓷块体，块体为纯 β-Si3N4 晶型，具有良好

的力学和热学性能，硬度为 2.51 GPa，25 ℃条件下

热导率为 20.451[W/(m∙K)]，比热容为 0.355 J/(g∙K)，
热扩散系数为 18.169 mm2/s，热膨胀系数在 1 200 ℃

以下整体低于 4×10–6 K1，证明了该方法在陶瓷烧结

工艺的可行性和潜在应用价值。 
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Extended Abstract 
Introduction  Uniform distribution in molecular level of ceramics could be achieved by polymer-derived method. Comparing to 
other methods, fewer crystal seeds existed in microstructure of polymer-derived ceramics, which made it more difficult to sinter. Up 
to now, few reports focused on the direct sintering of the polymer-derived ceramics. For silicon nitride sintering, the introduction of 
metal oxide additives caused defects in the lattice of silicon nitride because of oxygen atoms, which could affect the properties of the 
material. This work focused on the sintering behavior of polymer-derived ceramics and the issue of performance degradation caused 
by introducing oxygen elements in sintering additives. The metal elements were connected to the precursor molecule and formed the 
metal nitride sintering additives during pyrolysis process. The method could help to achieve the in-situ non-oxygen addition and 
uniformly mixing of sintering additives, and the followed low-temperature sintering could achieve the high-purity silicon nitride 
ceramics.  

Methods  4 mL of propylamine was added into a solution of trimethylsilyl chlorosilane monomer (14 g), yttrium chloride (0.14 g) 
and magnesium chloride (0.085 g) in pyridine (20 mL) at room temperature in N2 atmosphere. The mixture was warmed up to 120 ℃ 
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and stirred for 2 d. The mixture was then heated to 400 ℃ for 4 h in N2 atmosphere and further heated to 1 000 ℃ with the rate of 
10 ℃/min, finally the mixture were holding at 1 000 ℃ for 4 h and then cooled to room temperature naturally. A white silicon nitride 
powder SiN-1 was obtained. Silicon nitride powders SiN-2 and SiN-3 were prepared by the same method, in which 0.055 g 
magnesium chloride was added in SiN-2 and no magnesium chloride was added in sample SiN-3. Silicon nitride ceramics was 
prepared through spark plasma sintering of silicon nitride powders in 1 450 ℃, 45 MPa for 30 min. Before characterization of the 
silicon nitride ceramics, surface of it was pre-polished.  

Results and discussion  Based on trimethylsilyl-substituted polysilazane precursors, the Y and Mg elements were successfully 
connected to N with the reaction of M-Cl to N-H and coordination. Through pyrolosis process, three kinds of ceramic powders SiN-1, 
SiN-2 and SiN-3 were obtained. The main component of these powders was silicon nitride, and content of C was below 0.1%, that of 
O was below 1.6%. As the content of metal decreased, there is a slight decrease in oxygen contents, being due to the high reactivity of 
metal nitrides. When treated at 1 000 ℃, a large amount of amorphous silicon nitrides with small amount of magnesium nitrides via 
the dope of magnesium. Small amount of YSi3N5 with Si3N4 via the dope of yttrium. When ceramics were heated to 1 500 ℃, 
amorphous silicon nitride began to crystallize, and sample SiN-3 only contained α-Si3N4. As the amount of magnesium increased, the 
content of β-Si3N4 crystal gradually increased. These results demonstrate that magnesium nitrides could promoted the transformation 
of amorphous Si3N4 to β-Si3N4 crystalline, while yttrium nitrides activated the lattice of Si3N4 crystal. 

Silicon nitride ceramics were prepared by spark plasma sintering when three types of silicon nitride ceramic powders acted as 
main raw materials, but only SiN-1 powders with the highest magnesium content could obtain pure β-Si3N4. The frame of the 
obtained ceramics was mainly composed of stacked rod-shaped β-Si3N4 crystals. These results prove that the pores in porous 
ceramics were mainly through-pores, and few closed-pores. The porous ceramics showed a hardness of 29.1 GPa, an elastic 
modulus of 229.1 GPa, which attributed to the speical porous structure. At 25 ℃, the ceramics possessed a thermal conductivity of 
20.451 (W/m∙K), a specific heat capacity of 0.355 J/(g∙K), a thermal diffusion coefficient of 18.169 mm2/s, and an overall thermal 
expansion coefficient less than 4×10–6/K in the range of room temperature to 1 200 ℃. Due to the presence of pores, a significant 
decrease in thermal conductivity and thermal diffusion coefficient can be obtained, while the coefficient of thermal expansion 
remained relatively low. 

Conclusions  Metal element Y and Mg were successfully connected to trimethylsilyl-substituted polysilazane precursors and 
contents could be adjusted as needed. Metal nitride sintering additives were in-situ generated during pyrolysis process and 
polymer-derived high-purity silicon nitride ceramics with sintering additives were prepared. This method could help to achieve both 
in-situ non- oxygen addition and molecular level uniform mixing of sintering additives in ceramic powders. Low-temperature 
sintering could help to achieve the silicon nitride ceramic powders which resulting in the obtained silicon nitride ceramics with good 
mechanical and thermal properties.  
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