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摘  要：随着电子功率器件向高电压、大电流、高功率密度发展，其在运行过程中会产生更多的热量，承受更大的热应力，

这就对器件用陶瓷基板的散热性能及可靠性提出了更高的要求。传统陶瓷基板如氧化铝(热导率低)、氮化铝(力学性能差)已难

以满足大功率器件要求。氮化硅陶瓷由于兼具较高的理论热导率与优异的力学性能而成为大功率器件用陶瓷基板的首选材

料。但是氮化硅陶瓷的实际热导率与理论值尚存在较大差距，晶格氧含量是主要影响因素。另外，氮化硅陶瓷在制备过程中

需要引入适宜的烧结助剂，由烧结助剂引入而引起氮化硅陶瓷显微结构(致密度、晶粒形貌、晶界相含量与分布及平均晶界薄

膜厚度等)的变化也会影响其热导率。氮化硅陶瓷显微结构的演变又与其成型技术、烧结工艺密切相关。降低晶格氧含量，减

少晶界相，获得具有由细小晶粒与大长柱状晶粒组成的双峰结构是获得高导热氮化硅陶瓷的关键。本文从氮化硅结构与热学

性质入手，对晶格氧与显微结构对氮化硅陶瓷热导率的影响作用机制进行了讨论，从原料粉体、烧结助剂、烧结工艺、结构

织构化 4 个方面对氮化硅陶瓷中晶格氧的调控作用、显微结构的演变过程及热导率的强化机理进行了阐述，对高导热氮化硅

陶瓷发展现状及面临的挑战进行了探讨，最后对高导热氮化硅陶瓷未来发展前景进行了展望。 
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能源与环境问题的需求推动了石化燃料向绿色

电力(风力、光伏等)的发展及新能源汽车的诞生，

这使得电力的高效控制与转换变得越来越重要[1–3]，

迫使电子功率器件向高电压、大电流、高功率、小

型化方向发展。电子功率器件在高功耗与高热流密

度的条件下运行时，会产生更多的热量，同时承

受更大的热应力[4–6]。为保证电子功率器件在服役

过程中性能的稳定性，散热性能是关键，这也就

对其热管理提出了更高的要求。那么作为功率器

件模块的载体，具有支撑、绝缘与散热作用的陶

瓷基板则面临着新的挑战。传统陶瓷基板材料在

部分性能上均存在短板，如氧化铝陶瓷热导率较

低(18～24 W·m–1·K–1)、氮化铝陶瓷力学性能较差

(弯曲强度 300 MPa, 断裂韧性 3～3.5 MPa·m1/2)，
已难以满足实际应用需求[7]，因此，寻找可替代的，

兼具热学与力学性能较好的陶瓷材料是当前亟待

解决的问题。 
氮化硅陶瓷作为传统的结构陶瓷，主要用作耐

磨材料(如生物陶瓷、切割刀具、轴承等)与高温材

料(如坩埚、热电偶套管等)[8]。近年来，人们在研究

大功率器件散热基板材料过程中发现，氮化硅符合

Slack 理论模型 4 大特点[9]：原子质量小，原子键合

强度高，晶体结构简单，晶体非谐性振动小，因此

其具备高导热性能理论基础。Haggerty 等[10]预测氮

化硅单晶室温下的本征热导率在 200～320 W·m–1·K–1，

随后，Watari 等[11]采用非金属固体本质热导率公式

计算得到 β-Si3N4 单晶的固有热导率大于 400 

W·m–1·K–1。这些研究表明，氮化硅陶瓷具有较高的

理论热导率，另外，氮化硅陶瓷还具有优异的力学

性能，良好的电绝缘性能，热膨胀系数与单晶 Si 相
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近，无毒等优异特性，表明氮化硅陶瓷是一种理想

的兼具高导热、高强度以及高可靠性的陶瓷基板材

料。实际上，氮化硅陶瓷的热导率(<70 W·m–1·K–1)[2]

与理论值尚存在较大的差距，这主要是由于氮化硅

陶瓷的显微结构与氮化硅单晶不同所致。氮化硅陶

瓷中晶粒内在缺陷(晶格氧)，晶粒尺寸及排列方式，

晶界相含量及其分布状态均会对氮化硅陶瓷热导率

产生影响。 
本工作以已有研究为依据，对氮化硅陶瓷的结

构性质进行了分析，对氮化硅陶瓷热导率影响因素

进行了讨论，同时就改善氮化硅陶瓷热导率的途径

及导热性能强化机制进行了阐述，并对国内高导热

氮化硅陶瓷的发展现状及存在问题进行了探讨，以

期为热管理用高导热氮化硅陶瓷的工业化生产提供

理论参考。 

1  氮化硅晶体结构与热学性质 
氮化硅有 α-Si3N4、β-Si3N4 和 γ-Si3N4 3 种晶体

结构，其中 α-Si3N4 和 β-Si3N4 属于六方晶系，γ-Si3N4

属于立方晶系。相对于 γ-Si3N4、α-Si3N4 和 β-Si3N4

是比较常见的晶型，这两者均是以[SiN4]4–四面体为

基本结构单元[12]，每个四面体中心的 Si 原子连接着

4 个 N 原子，每个 N 原子又被 3 个四面体共用相互

连接组成了三维宏观结构，氮化硅晶体结构见图 1。 
 

 
图 1  氮化硅晶体结构轮廓[13] 

Fig. 1  Outline of Si3N4 crystal structure[13] 
 
虽然 α-Si3N4与 β-Si3N4晶系相同，但 α-Si3N4沿 c

轴方向堆叠顺序为 ABCDABCD，晶胞单元为

Si12N16(属于空间群 P31C)，单位晶胞常数分别为

0.774 8 nm 和 0.561 7 nm；而 β-Si3N4沿 c 轴方向的堆

积顺序为 ABAB，晶胞单位组成为 Si6N8(属于 P63(或
P63m)空间群)，其 c 轴方向长度约为 α-Si3N4的一半，

单位晶胞常数分别为 0.760 8 nm 和 0.291 0 nm[14–18]。

α、β-Si3N4 晶体结构投影见图 2。 

 

 
图 2  α-Si3N4和 β-Si3N4晶体结构投影[19] 

Fig. 2  Projection of the crystal structures of α-Si3N4 and 
β-Si3N4

[19] 
 
与 β-Si3N4相比，α-Si3N4结构对称性较低，自由

能大，属于热力学亚稳相。 Madelung 能计算也表明，

在高于 293 K，β-Si3N4的稳定性要高于 α-Si3N4
[20]。

在实际烧结过程中，α-Si3N4 可在高温氮气气氛下(1 
67 3～2 27 3 K，0.1～100 MPa 气压)通过溶解沉淀机

制转变为 β-Si3N4，且该反应不可逆[21]。物相转变导

致了氮化硅微观结构变化，使得 α、β 相热导率产生

差异。Hirosaki等[22]通过分子动力学方法对 α、β-Si3N4

单晶不同轴向上的热导率计算得到，α-Si3N4 单晶 a
轴方向和 c 轴方向的理论热导率分别为 105 

W·m–1·K–1和 225 W·m–1·K–1；β-Si3N4单晶 a 轴方向

和 c 轴方向的理论热导率分别是 170 W·m–1·K–1 和

450 W·m–1·K–1，说明 β-Si3N4相具有更高的热导率。

β-Si3N4 内部载热声子具有较长时间(超过数十皮秒)
的弛豫寿命是其具有高导热特性的内在因素[23]。 

2  影响氮化硅陶瓷热导率因素 
氮化硅陶瓷作为共价键型化合物，电子被束缚

不能自由移动，因此，热传导只能依靠晶格振动(即
声子传输)来实现。根据量子理论，假如氮化硅陶瓷

是具有理想结构的非弹性体，那么晶格振动是谐性

的，声子在传输过程中之间不会发生碰撞，此时氮

化硅陶瓷具有优异的导热性能。实际上，氮化硅陶

瓷的热导率要远低于理论计算值，这主要是由于氮

化硅陶瓷是由晶粒与晶间第二相(如玻璃相等)组成
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的复合体。氮化硅陶瓷中的晶格氧是影响其热导率

的主要因素。另外，氮化硅陶瓷中的气孔、晶粒形

状与尺寸、晶界相含量及分布及平均晶界薄膜厚度

等均会对声子传输过程产生作用(图 3)，进而影响其

导热性能[25–27]。 

 
图 3  影响氮化硅陶瓷热导率的因素[24] 

Fig. 3  Effect factors of silicon nitride ceramic thermal 
conductivity[24] 

 

2.1  晶格氧 
对于氮化硅陶瓷，晶格氧含量是影响其热导率

的关键因素[28]。Kitayama 等[29]研究证实了 β-Si3N4

中晶格氧的存在。在氮化硅陶瓷制备过程中，粉体

表面二氧化硅杂质熔融后部分氧原子会进入到氮化

硅晶格中取代氮原子位置生成晶格氧，同时产生硅

空位，反应方程式如下： 
2SiO2→2SiSi + 4ON +VSi                          (1) 

Kitayama等同时定量分析了晶格氧含量对氮化硅陶

瓷热阻(热导率)的影响。随着氮化硅陶瓷中晶格氧

含量的增加，热阻(热导率)逐渐增大(减小)，这与氮

化铝陶瓷中晶格氧含量与热导率变化关系是一致的

(图 4)。晶格氧的存在会增加声子传输过程中的散

射，从而降低其热导率。 

 
w is mass fraction. 
图 4  β-Si3N4 晶体、氮化铝单晶晶格氧含量与热阻值(与热

导率成反比)的关系曲线[29] 
Fig. 4  Relationship between the lattice oxygen contents and 

thermal resistivities (inverse of thermal conductivities) 
of β-Si3N4 crystal and single-crystal AlN[29] 

2.2  显微结构 
氮化硅陶瓷由于自身扩散系数很小，要实现其

致密化烧结，需要在烧结过程中添加合适的烧结助

剂，但烧结助剂会与氮化硅表面的二氧化硅杂质生

成液相，在冷却过程中部分会转变成玻璃相(化学式

M—Si—O—N，M 为引入的助烧剂元素)，其热导

率小于 1 W·m–1·K–1[30]，远低于氮化硅陶瓷热导率，

因此晶界相(玻璃相)含量会对氮化硅陶瓷的热导率

产生不利影响[31]。同时晶粒尺寸与晶界相的分布、

晶界薄膜厚度又相互作用，这对氮化硅陶瓷热导率

的影响又不尽相同[32]。 
致密度会影响陶瓷的热导率。若将陶瓷中独立

闭口气孔热导率视为 0 W·m–1·K–1，则陶瓷理论热导

率(完全致密)、实际热导率与气孔率之间的关系可

以表述为[33]： 
λc=2λc0(1–Vp)/(2+Vp)                     (2) 

式中：λc0 为致密陶瓷的理论热导率；λc为陶瓷的实

际热导率；Vp 为陶瓷中的气孔率。由式(2)可见，陶

瓷热导率会随其结构中气孔率的增多而降低，因此，

要想获得具有高热导率氮化硅陶瓷基本前提是实现

其致密化烧结。 
对于完全致密的氮化硅陶瓷，Liu 等[34]研究了

其热导率与晶界玻璃相含量的关系。将氮化硅陶瓷

假设成是由氮化硅晶粒与晶界玻璃相这两相组成，

依据两相材料热导率公式[35]可推导出氮化硅陶瓷

热导率与晶界玻璃相体积分数的关系式为： 
λ–n=V·λ1

–n+(1–V)K2
–n                     (3) 

其中：λ 为氮化硅陶瓷热导率；λ1 为晶粒热导率；

K2 为晶界玻璃相热导率；V 为晶粒体积分数；n = 
–1～1。同时通过实验数据证实了该模型的普适性，氮

化硅陶瓷的热导率随着晶界相含量增加而减小(见
图 5)。 

 
φ—Volume fraction. 

图 5  氮化硅陶瓷热导率与晶界相含量关系曲线[34] 
Fig. 5  Relationship between thermal conductivities of the silicon 

nitride ceramics and amounts of grain boundary[34] 



第 52 卷第 12 期 王  峰 等：热管理用氮化硅陶瓷热导率影响因素及改善途径 · 3871 · 

晶界相在氮化硅陶瓷晶粒间的分布有 2 种形

态：1)在基体中作为孤立的第二相存在于三叉晶界

处，尺寸约 0.1～1.0 µm；2)作为连续的薄膜分布于

晶粒连接界面处，其厚度一般在 1～2 nm。由于晶

界相的热导率较低，因此，其分布状态不同对氮化

硅陶瓷热导率的影响也不同。研究表明[32]，当晶粒

尺寸小于 1 µm 时，连续的晶界薄膜对氮化硅陶瓷

的热导率影响较大，连续晶界相的存在易于造成

声子在传输过程中的散射。随着晶粒的长大，单

位体积内晶粒数量减少，相邻晶粒间晶界薄膜的

数量也相应减少，晶粒间相互接触面积增大有助

于热导率的提升[36]。当晶粒尺寸大于 1 µm 时，晶

界薄膜对于热导率的影响可以忽略不计[24]。对于

孤立的晶界相，热导率的影响要远小于连续晶界薄

膜相，当孤立晶界相的含量从 2%增加到 10%时，

热导率才减少 20 W·m–1·K–1[32]。 
另外，氮化硅陶瓷显微结构中大长柱状 β-Si3N4

晶粒含量也会影响其热导率。Yokota 等[37]依据平均

场微观力学模型，采用混合规则预测认为，氮化硅

陶瓷热导率随着大长柱状 β-Si3N4 晶粒含量的增加

而逐渐增大，并通过实验得到验证(见图 6)。β-Si3N4

晶粒是通过溶解–沉淀机制析出并长大，降低了晶格

氧含量，减少了杂质氧对热导率的影响，这与

Imamura 等[38]研究结论相一致。另外，氮化硅陶瓷

中大长柱状 β-Si3N4 晶粒分布形态也会影响其热导

率。通过工艺调控来实现大长柱状 β-Si3N4 晶粒在氮

化硅陶瓷显微结构中的定向排列，可使其沿着晶粒

定向生长方向上具有较高的热导率[39]。 

 

图 6  氮化硅陶瓷热导率与大尺寸晶粒数量关系曲线[37] 
Fig. 6  Thermal conductivities of β-Si3N4 ceramics as a 

function of amount of large grains[37] 

3  提升氮化硅陶瓷热导率途径 

要提高氮化硅陶瓷热导率应满足 4 个条件：     
1)必须实现致密化烧结，以减少气孔对热导率的影

响；2)β-Si3N4 晶粒中的晶格氧含量要尽可能的低，

以减少声子散射对热导率的影响；3)晶界相要尽可

能的少；4)具有大长柱状氮化硅晶粒的显微结构。

这些因素与原料粉体特性、烧结助剂、烧结工艺及

制备技术密切相关[40]。  
3.1  原料粉体特性 

当前，高导热氮化硅陶瓷制备技术主要包括反

应烧结法与直接烧结法。反应烧结法一般是先将硅

粉与烧结助剂混合成型后在氮气氛围下于接近硅熔

点温度加热使其转化为多孔氮化硅坯体(密度大约

是理论密度的 70%～80%)，然后继续加热至更高温

度(一般要低于氮化硅分解温度)使其发生烧结致密

化得到氮化硅陶瓷[41]。 
对于反应烧结氮化硅，高纯硅粉是制备高导热氮

化硅陶瓷的关键，这就要求硅粉中杂质氧与铝杂质含

量要尽可能的低。杂质氧含量与硅粉颗粒尺寸密切相

关。硅粉在研磨细化过程中，其破碎后在新形成的表

面易发生氧化生成二氧化硅膜层，增加粉体中氧含

量。球磨时间越长，引入杂质氧越多(见图 7[42])。
Zhu 等[43]与 Golla 等[44]研究发现，相同工艺条件下，

采用细硅粉制备得到氮化硅陶瓷热导率比粗硅粉所

得样品低，其原因就在于球磨过程中硅粉破碎后增

加粉体中的氧含量所致。Park 等[45]研究则认为硅粉

粒度仅会对氮化硅陶瓷的烧结致密化产生影响，对

氮化硅陶瓷热导率影响不大。当粉体粒度达到临界

值(≤1 µm)时，所得氮化硅陶瓷致密度趋于稳定

(>98 %)，此时样品热导率则主要受晶格氧含量 

 
 

图 7  球磨时间与氧含量关系曲线[42] 
Fig. 7  Relationship between milling time and oxygen 

content[42] 
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控制。之所以与 Zhu 等和 Golla 等研究结果不同是

因为 Park 等采用粗硅粉制备的对比样品致密度较

低(<90 %)所致。 
对于铝杂质，一般是由于硅粉在研磨过程中，

磨质氧化铝球发生磨损而引入的。引入的铝杂质在

烧结过程中会与 β-Si3N4发生反应生成 β-Si6–zAlzOzN8–z

固溶体 [46]，最高热导率仅为 12.44 W·m–1·K–1。

Kusano 等[47]为更好的探讨铝杂质对氮化硅陶瓷热

导率的影响，将铝杂质以 AlN 的形式引入到硅粉中

(以氧化铝形式引入同时还会引入氧元素)。研究发

现，氮化硅陶瓷的热导率随着铝杂质引入量的增

加而降低(见图 8)。因此，通过工艺优化来控制粉

体制备及混料过程中引入杂质氧与铝杂质的含量

对于提高氮化硅陶瓷热导率具有积极的意义。 
 

 
 

图 8  氮化硅陶瓷热导率与铝添加量关系曲线[47] 
Fig.8  Relationship between thermal conductivity of Si3N4 

ceramics and Al additive amount[47] 
 
硅粉粒度分布情况也会对氮化硅陶瓷的热导率

造成影响。Oh 等[48]研究认为，硅粉粒度分布宽度

(WPSD,D90–D10/D50)越窄，细硅粉占比就越少，附着

于粉体表面的氧杂质含量降低；同时在烧结过程中

生成细小 β-Si3N4 晶核数量减少，避免了其优先在 c
轴方向上生长使颗粒间发生联锁而抑制晶粒生长现

象，有助于促进明显双峰显微结构的形成，对热导率

的提升具有积极作用。当 n(Si3N4):n(Y2O3):n(MgO) 
=96:1:3(摩尔比，Si3N4 是基于 Si 粉全部氮化条件下

计算所得)，硅粉 WPSD=1.96 时所得氮化硅陶瓷的

热导率最高为 81 W·m–1·K–1(比 WPSD=1.96 样品的

热导率高 14 W·m–1·K–1)，三点抗弯强度为 650 

MPa，断裂韧性为 6.8 MPa·m1/2。不同 WPSD 硅粉从

成型(I)到烧结阶段(II、III)的显微结构变化过程见

图 9。 

 
 

图 9  不同 WPSD条件下成型坯体(I)、反应氮化体(II)及烧结

体(III)的显微结构示意图[48] 
Fig. 9  Schematic microstructure of green compacts(I), 

RBSN(II) and SRBSN bodies(II) under different 
WPSD conditions[48] 

 
另外，烧结助剂颗粒尺寸的不同也会影响氮化

硅陶瓷的热导率。Go 等[49]研究发现烧结助剂 MgO
颗粒越大，其在混合粉体中分布越不均匀，在后续

烧结过程中易于形成富 Mg 液相聚集区，促进大长

柱状晶粒的形成，有助于晶格氧含量的降低以及晶

界数量的减少(见图 10)。采用 D50=5.9 µm 的 MgO
作为烧结助剂所得氮化硅陶瓷(M5.9)热导率(87.8 

W·m–1·K–1)比 D50=1.6 µm 的 MgO 作为烧结助剂所

得样品(M1.6)提升了 13.6%。 
 

 
 

图 10  氮化硅陶瓷样品的 SEM 照片[49] 
Fig. 10  SEM micrographs of SRBSN and image analysis[49] 
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直接烧结法是将高纯氮化硅粉体与合适的烧结

助剂混合均匀，成型后于高温下在氮气氛围中烧结

得到氮化硅陶瓷。与反应烧结法相同，直接烧结法

所用原料纯度也要尽可能的高(氧含量要低)。另外，

氮化硅粉体物相(α、β 相)及其含量也会对其热导率

产生影响。Kitayama 等[50]研究表明，β-Si3N4 相中晶

格氧含量要远低于 α-Si3N4 相中晶格氧含量，因此，

使用 β-Si3N4 相粉体作为原料更易于实现高导热氮

化硅陶瓷的制备。 
Hirosaki 等 [51]以 β-Si3N4 粉体为原料，引入

2.6%(Nd2O3,Y2O3,MgO)烧结助剂于 2 000 ℃、10 

MPa N2 压力下保温 4 h 制备得到了热导率为 122 

W·m–1·K–1 的氮化硅陶瓷。但单一的 β-Si3N4 烧结活

性低，实现其致密化烧结条件要求较高。实际中，

一般是以 α-Si3N4 粉体为原料，引入适量 β 相作为晶

种，来对其烧结特性及显微结构进行调控。Lee 等[52]

研究发现，β 相的引入在后续烧结过程中会阻碍各

向异性晶粒的生长，更容易得到具有晶粒异常长大

的双峰结构(晶粒生长过程示意见图 11b)，不仅能够

强化热导率，也有助于力学性能的提升。当原料中

β/(α+β)相质量比在 0.50～0.55 时，所得氮化硅陶瓷

的热导率(86 W·m–1·K–1)高于 α 相[α/(α+β)相质量比

为 0.95~0.98]所得样品的热导率(65 W·m–1·K–1)，同

时也具有优异的力学性能(抗弯强度 913.6 MPa)。 

 
(a) Mainly α phase, w(α)/w(α+β)=95%–98%  

 

(b) α/β mixed phase, w(α)/w(α+β)=45%–50% 
 

图 11  原料中不同 α/β 相比例晶粒生长过程示意图[52] 
Fig. 11  Schematic diagram of grain growth process for raw 

powders with different α/β ratios[52] 
 

在 α-Si3N4 粉体中直接添加 β 相，会加大引入杂

质的风险(β 相纯度、球磨分散过程)。在这里可以采

用反应烧结工艺，通过控制氮化过程来调控 α/β 的质

量比，可以变相的认为在 α-Si3N4粉体中引入 β 相。

Kong 等[53]在预氮化阶段对氮化温度和保温时间进

行优化，通过控制 α→β 相转变比率使坯体在后继烧

结过程中形成了明显双峰显微结构(见图 12)，有助

于热导率的提升。成型素坯在 1 400 ℃氮化 3 h 得到

β-Si3N4 含量为 14.4%(质量分数)的样品，然后于    
1 800 ℃保温 6 h 得到热导率为 74 W·m–1·K–1 的氮化

硅陶瓷，比传统单步烧结工艺所得样品热导率提高

了 8%。 

 
图 12  单步与多步无压烧结氮化硅陶瓷显微结构演化示意图[53] 
Fig. 12  Schematic of the microstructural evolution of single- 

step and multi-step pressureless sintered Si3N4
[53]

 

 
3.2  烧结助剂 

引入烧结助剂作用有 2 方面：1)在烧结过程中，

烧结助剂会与二氧化硅杂质发生反应，消除表面氧；

2)在后续高温烧结过程中，利用其对氧吸附能力强

的特性，在溶解–沉淀反应过程中来减少 β-Si3N4 晶

粒中的氧含量。碱土氧化物 MgO 和稀土氧化物是

提高氮化硅陶瓷导热率的有效烧结助剂。烧结过程

中，MgO 可以与 SiO2 等杂质形成低熔点的液相(1 

541 ℃)来促进氮化硅陶瓷的烧结密度化，在高温下

也易挥发而去除，另外镁元素也不会固溶进 Si3N4

晶格形成点缺陷；稀土元素对氧离子具有较强的亲

和力，可以降低氮化硅晶粒中的氧含量。在实际中，

一般是采用 MgO–Re2O3(Re 为稀土元素)复合烧结

助剂来使用。刘剑等[54]研究了以 MgO–Y2O3 作为复

合烧结助剂时其含量和比例对氮化硅陶瓷热导率的

影响，当引入 5%MgO–4%Y2O3 时所得氮化硅陶瓷

性能最优(1 890 ℃×2 h，热导率 85.96 W·m–1·K–1，

抗弯强度 873 MPa，断裂韧性 8.39 MPa·m1/2)。但过

量 MgO 或 Y2O3 的引入会生成过多的晶界相残留在

晶界处，对热导率不利。田云龙等[55]以 MgO–Y2O3

作为烧结助剂，研究了 MgO 含量对氮化硅陶瓷热

导率的影响，发现氮化硅陶瓷的热导率随着 MgO
引入量的增加而增大，这是由于 MgO 引入量增加，
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在烧结过程中试样内部会生成更多的低黏度液相，

能加速 α-Si3N4 向 β-Si3N4的转变，同时促进 β-Si3N4 
生长发育。当烧结助剂为 5%Y2O3–5%MgO 时，所得

氮化硅陶瓷(1 
 750 ℃×3 h)的热导率为 66.6 W·m–1·K–1，

抗弯强度为 1 074 MPa，断裂韧性为 9.6 MPa·m1/2。 
研究发现[56]，稀土元素离子半径会影响氮化硅

陶瓷的热导率，其中，离子半径越小，热导率越高(图
13)，这主要是由于稀土阳离子的场强随着离子半

径的减小而增加，场强越大吸附氧离子的能力就越

强，可以更加有效的阻止氧原子固溶进 β-Si3N4 晶

格中。Liu[57]等以 MgO–Re2O3(Re=La～Lu)为烧结

助剂制备得到氮化硅陶瓷的热导率随稀土离子半

径的变化关系也呈现类似的趋势 (图 14)，以

MgO–Lu2O3 作为烧结助剂所得氮化硅陶瓷热导率

急剧减小是由于生成的 β-Si3N4 晶粒较为细小，具

有较多的晶界相所致。 

 
 

图 13  添加剂稀土离子半径与氮化硅陶瓷热导率关系曲线[56] 
Fig. 13  Relationship between ionic of rare-earth additives and 

thermal conductivities of β-Si3N4 ceramic[56] 
 

 
 

图 14  氮化硅陶瓷热导率与掺杂稀土离子半径关系曲线[57] 
Fig. 14  Relationship between thermal conductivity of Si3N4 

ceramics and ionic radius of rare-earth oxide additives[57] 

Duan 等[58]采用反应烧结工艺研究了 MgO–Re2O3 

(Re=Y,La,Er)作为烧结助剂时对氮化硅陶瓷热导率

的影响。随着稀土元素离子半径的减小，样品中氧

含量降低，三角晶界相 N/O 比例增加。另外，相比

其它稀土离子，Er3+主要存在于第二相中而不是在

氮化硅晶粒的表面，这种特性可以更有效地降低晶

格缺陷，提高热导率。以 Er2O3 作为烧结助剂所得

样品 (1 900 ℃×2 h，5 MPa N2)的热导率为 90 

W·m–1·K–1，弯曲强度为(953±28.39) MPa，断裂韧性

为(10.64±0.61) MPa·m1/2。Zhu 等[59]采用反应烧结工

艺对比了烧结助剂Y2O3–MgO (5Y5M)与Yb2O3–MgO 
(5Yb5M)对氮化硅陶瓷热导率的影响。虽然 5Yb5M
所得氮化硅陶瓷未能完全实现致密化烧结(图 15)，
但 Yb2O3 对二氧化硅的热力学亲和力比 Y2O3强，同

时 5Yb5M 在高温下形成的液相更易于挥发，可以减

少第二相含量并使其呈不连续状分布，使制备得到

5Yb5M 样品(1 900 ℃×6 h,1 MPa N2)的热导率(83 

W·m–1·K–1)优于5Y5M 样品的热导率(76.3 W·m–1·K–1)。 

 
(a) 5Yb5M 

 
(b) 5Y5M 

图 15  不同烧结助剂制备得到反应烧结氮化硅 SEM 照片[59] 
Fig.15  SEM photographs of SRBSN prepared with different 

sintering additives[59] 
 

鉴于原料中的杂质氧是影响氮化硅陶瓷热导率

的关键因素之一，为减少烧结助剂中的氧元素可能

对氮化硅陶瓷热导率产生不利影响，研究学者对烧

结助剂种类的研究从氧化物逐渐转向非氧化物。在
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烧结过程中，非氧化物烧结助剂反应生成的液相具

有较低的氧含量，可以在一定程度上阻碍 β-Si3N4

中晶格氧的形成，这对于改善氮化硅陶瓷的热导率

具有积极的作用[60–61]。目前，已见报道的非氧化物

烧结助剂有 MgSiN2、MgF2、LaB6、YB2C2、GdH2、

YH2、ZrSi2 等。 
与 MgO 相比，在烧结过程中，MgSiN2可以降

低硅酸盐玻璃液相的生成温度，有利于 Si3N4 陶瓷

致密化；同时还能增加晶界玻璃相中的氮含量，有

效促进长柱状 β-Si3N4 晶粒的生长，形成明显双峰显

微结构；不会在液相中引入额外的氧原子；Mg— 
Si—O—N 玻璃晶界相含量也相应减少[62]。梁振华

等[63]以 4.76%MgSiN2 为烧结助剂，采用热压工艺  
(1 900 ℃×4 h)制备得到了热导率为122 W·m–1·K–1的

氮化硅陶瓷。Hayashi 等[64]对比了分别以 MgSiN2 

(–Yb2O3)与 MgO(–Yb2O3)作为烧结助剂对氮化硅陶

瓷热导率的影响，发现所得氮化硅陶瓷即使在相同

晶格氧含量条件下，以 MgSiN2 作为烧结助剂的样

品仍表现出更优的导热性能(140 W·m–1·K–1)。 
有研究表明[65]，以单一 MgSiN2 作为烧结助剂

时，其仅会与 Si3N4 粉体表面的二氧化硅杂质发生

反应，生成的 Mg—Si—O—N 液相较少，在一定程

度上会影响陶瓷的致密化烧结。因此，MgSiN2 一般

会与稀土氧化物作为复合烧结助剂使用，在烧结过

程中会生成熔点更低的 Mg—Si—Re—O—N(Re 为

稀土元素)液相，促进其烧结致密化。Hu 等[66]研究

发现，以 MgSiN2–Y2O3 作为烧结助剂时，随着

MgSiN2 引入量的增多，样品中杂质氧含量减少，有

助于热导率的提升；而过多 MgSiN2 引入会导致玻

璃相生成量增多，产生过多的晶界，从而阻碍热传

导。当 MgSiN2 引入量 5%，Y2O3 引入量 3%时，所

得氮化硅陶瓷热导率最高为 91.9 W·m–1·K–1，弯曲

强度为 848 MPa，断裂韧性为 8.41 MPa·m1/2。Kusano
等 [47] 对 比 了 烧 结 助 剂 Y2O3–MgSiN2(LMN) 、
Y2O3–MgO(LMO)对氮化硅陶瓷显微结构与热导率

的影响。研究发现，在 Si3N4:Y2O3:MgSiN2(MgO)= 
93:2:5(摩尔比)的条件下，与MgO相比，引入MgSiN2

可以获得更加明显的双峰显微结构，使得 LMN 样

品具有更高的热导率(100.3 W·m-1·K-1)，此时其抗弯

强度为 716 MPa，断裂韧性为 8.6 MPa·m1/2。而 Zhu
等 [67]以同样烧结助剂体系(Y2O3–MgSiN2(LMN)、
Y2O3–MgO(LMO))制备得到氮化硅陶瓷的显微结构

及热导率差别不大(1 900 ℃×24 h,LMN与LMO样品

热导率分别为 132 W·m–1·K–1 和 135 W·m–1·K–1)，这

主要是由于在显微结构相似的情况下，氮化硅陶瓷

热导率与晶间第二相密切相关，当后续热处理温度

≥1 900 ℃时，晶间第二相的形成与烧结助剂组分无

关联，故而 2 种氮化硅陶瓷热导率相差不大。 
Liang 等[68]研究了以 MgO–LaB6 为烧结助剂对

氮化硅陶瓷热导率的影响。在烧结过程中以 LaB6

取代 La2O3 能减少液相生成量，并降低液相中的氧

含量，起到净化晶界作用；同时还能更好的促进晶

粒生长，增大晶粒间接触的可能性。以 MgO–LaB6

制备得到氮化硅陶瓷的热导率为 75.65 W·m–1·K–1，

抗 弯 强 度 为 (726.1±45.8) MPa ， 断 裂 韧 性 为

(8.72±0.11) MPa·m1/2。以 MgO–YB2C2 作为烧结助剂

同样可以有效提升氮化硅陶瓷热导率，这主要是由

于 MgO–YB2C2 可以降低烧结过程中液相生成温度(1 

400 ℃)，有效实现样品致密化烧结；同时烧结助剂

还会与 SiO2 会生成稀土硼酸盐液相，减少了氮化硅

晶粒中晶格氧生成的可能性[69]。 
Yang 等[70]研究烧结助剂 Y2O3–MgF2 中 MgF2

对氮化硅陶瓷显微结构及热导率的影响。引入的

MgF2 能在较低温度下生成具有较低黏度与较高氮

原子溶解度的液相，有效促进了 α→β 相转换及晶粒

的生长。但过多 MgF2 的引入会导致高温挥发相增

多，样品致密度降低，对热导率产生不利影响。当

Y2O3、MgF2添加量分别为 3%、2%所得陶瓷导热性

能最优(76 W·m−1·K−1)。 
Wang 等[71]研究了烧结助剂(MgO–)GdH2 取代

(MgO–)Gd2O3 时对氮化硅陶瓷热导率的影响。烧结

过程中，GdH2 其会分解为 Gd 与 H2 并与二氧化硅

杂质发生反应(反应方程式 4～7)，有助于氧含量的

降低；增加液相中的 N/O 比，诱导 β 晶核的形成并

生成双峰显微结构。但引入过多 GdH2 会增加液相

粘度，使样品难以烧结致密化。以(MgO–)GdH2 作

为烧结助剂制备得到氮化硅陶瓷热导率 (135 

W·m−1·K−1) 比以 (MgO–)Gd2O3 所得样品提高了

28.6%，同时也具有较好的力学性能(抗弯强度 618 

MPa)。以(MgO–)YH2 取代(MgO–)Y2O3 作为烧结助

剂同样可以提升氮化硅陶瓷的导热性能(热导率由

95.3 W·m−1·K−1 提高至 123 W·m−1·K−1)，YH2 烧结作

用机理与 GdH2 基本相同[72]。 
GdH2(s)=Gd(s)+H2(g)                    (4) 
2H2(g)+SiO2(s)=Si(s)+2H2O(g)            (5) 
Si(s)+SiO2(s)=2SiO(g)                   (6) 
4Gd(s)+3SiO2(s)=3Si(s)+2Gd2O3(s)         (7) 
Wang 等[73]对比了 ZrSi2、MgSiN2、ZrO2、MgO 
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4 种烧结助剂两两复合对氮化硅陶瓷热导率的影

响，发现在相同条件下，以 ZrSi2−MgSiN2 作为烧结

助剂所得样品的热导率最高为 117.32 W·m−1·K−1，比

以 ZrO2−MgO 所得样品的热导率提高了 32%。这

主要归功于以 ZrSi2−MgSiN2 作为烧结助剂时生

成的液相具有更高的 N/O 比，能促进双峰显微结

构的形成。 
另外，Li 等[74]采用两步烧结工艺，在原料中

(Si3N4、Yb2O3、MgO 摩尔分数比为 93%:2%:5%)中
额外引入 5%的碳所得氮化硅陶瓷热导率 (128 

W·m−1·K−1)比未引入碳样品的热导率提高了25.5%。

碳的引入对于晶格氧含量的降低及晶粒生长也具有

积极作用。 
3.3  烧结工艺 

烧结工艺会影响氮化硅陶瓷的显微结构，通过

改变烧结温度与时间可以对其晶格氧含量、晶粒大

小与形状以及晶界相含量与分布进行有效调控，进

而改善导热性能。 
Zhou 等[75]以 MgO 与 Y2O3 为烧结助剂，采用

反应烧结工艺，探讨了不同保温时间对氮化硅陶瓷

热导率的影响。发现样品的热导率随着保温时间的

延长而逐渐增大，于 1 900 ℃保温 6、24、60、120 h
后其热导率分别为 105、133、165、169 W·m−1·K−1。

将保温 60 h 的样品以 0.2 ℃·min−1 冷却速率进行降

温，其热导率提升至 177 W·m−1·K−1(抗弯强度为 460 

MPa，断裂韧性为 11.2 MPa·m1/2)。延长保温时间可

以加速晶格氧向外扩散，同时还能促进晶间玻璃相

的挥发与双峰显微结构的形成(图 16)。较低的冷却速 
 

 
       (a)1 900 ℃,3 h                  (b) 1 900 ℃,3 h   

 
(c) 1900 ℃,60 h               (d) 1900 ℃,60 h 

图 16  不同保温时间下氮化硅陶瓷 SEM 照片[75] 
Fig. 16  SEM photographs of Si3N4 ceramics at different 

soaking times[75] 

率则有助于促进玻璃相的结晶[76]。Zhang 等[77]在研究

以 Y2O3–MgSiN2 作为烧结助剂制备氮化硅陶瓷时发

现，提高后续退火温度(从 1 400 ℃提高至 1 600 ℃)，
可以有效去除含 Mg 玻璃相，促进 β 相晶粒生长，

将其热导率由 97 W·m−1·K−1 提高至 105 W·m−1·K−1。

但晶粒过大会对其抗弯强度产生不利影响（抗弯强

度由 689 MPa 降低至 517 MPa）。李涛等[78]将放电等

离子烧结所得氮化硅陶瓷于高温下热处理时(于   
1 600、1 700、1 800 ℃分别保温 3 h)发现，其热导

率也是随着热处理温度的升高而增大(由 1 600 ℃的

50.87 W·m–1·K–1提升至 1 800 ℃的 57.36 W·m–1·K–1)，
其原因在于晶界数量与晶间相减少，这与 Zhang
等[77]研究结果一致。 

采用埋粉工艺改变样品烧结气氛同样会影响氮

化硅陶瓷的热导率。Zhu 等[79]以 BN 为埋粉剂，发

现不同埋粉工艺下所得氮化硅陶瓷的烧结质量损失

不同。在烧结过程中，Si3N4 与 SiO2 发生反应生成

SiO 气相[见反应方程式(8)]，如果生成的 SiO 量较

多且不能快速排除，使样品中第二相含量增多，对

热导率不利。采用图 17 所示埋粉方式所得样品质量

损失分别为 2.81%、3.90%、4.80%、4.51%，对应

样品热导率分别为 96、107、117、113 W·m−1·K−1。 
Si3N4(S)+3SiO2→6SiO(g)+2N2(g）         (8) 

 
图 17  4 种埋粉条件示意图[79] 

Fig. 17  Schematic of four embeding conditions[79] 
 
Li 等[80]对全埋粉组份进行了调整，在 BN 粉体

中引入 10%的 C 后所得氮化硅陶瓷的热导率为 121 

W·m−1·K−1，比纯 BN 埋粉剂所得样品的热导率提高

了 40.7%。Hu 等[81]将全埋粉组份由 50 %BN/50 %Si3N4

替换为 50%C/50 %Si3N4 时所得样品的热导率由 103 

W·m−1·K−1 提升至 123 W·m−1·K−1(此时抗弯强度为

986 MPa)，这与 Li 等[80]研究结果一致。埋粉剂中引

入碳后会使样品处于强还原的烧结气氛中，C 会与

SiO2 发生反应生成 SiO 挥发相，有助于降低晶格氧

含量的降低，C 会与晶间玻璃液相发生还原反应，

提高晶界相中 N/O 原子比，促进 β-Si3N4 晶粒的选

择性生长。另外，当液相挥发迁移至样品表面时还

会与 C 发生还原氮化反应而消除 [反应方程式
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(9)[81]]，有助于晶界相含量的降低，从而为其热导

率的提升创造了有利条件。 
3xSiO2·yY2O3·3zMgO+C+(y+z)N→ 
2yYN+zMg3N2+(6x+3y+3z)CO(g)+xSi3N4     (9) 

3.4  氮化硅陶瓷结构织构化 

前已述及，β-Si3N4 陶瓷本质热导率具有各向异

性(各向异性系数为 471/150=2.6)。采用合适的成型

与烧结工艺来对氮化硅陶瓷显微结构进行织构化设

计，实现长柱状晶粒(沿 c 轴方向)定向排列生长，

能有效减少了晶格缺陷及晶界含量对氮化硅陶瓷热

导率造成的不利影响，可以在晶粒生长取向方向上

获得较高的热导率。当前，氮化硅陶瓷显微结构织构

化技术主要有热压烧结技术与模板晶粒生长技术[82]。 
热压烧结技术是一种机械加压(施加单轴向压

力)的烧结工艺。在烧结过程中，氮化硅晶粒会发生

重排。当施加烧结压力后，细长晶粒在重排过程中

的交叉堆积会减少，并且沿着垂直压力方向对齐，

如在原料中引入细长 β-Si3N4 籽晶的条件下，这种取

向则更为明显[83](图 18)。 

 

图 18  热压烧结氮化硅陶瓷织构机制形成机理[82] 
Fig. 18  Schematic illustration of texturing mechanisms of 

β-Si3N4 ceramics by hot pressing[82] 
 
模板晶粒生长技术由 Seabaugh 等[84]于 1997 年

提出。该技术(图 21)是先在原料中引入细长的籽晶

(模板晶粒)，然后通过合适的成型技术(流延成型(图
20)、挤出成型(图 21)、磁场定向辅助(图 22)等)使籽

晶在坯体中定向排列，在烧结过程中使晶粒在籽晶

排列方向上进行外延生长，进而得到具有织构化的

氮化硅陶瓷，是磁场定向辅助成型技术，要想实现 
氮化硅晶粒沿 c 轴方向的定向排列，需要施加旋转

磁场(见图 22b)，磁场强度>10 T。 

 
图 19  模板晶粒生长技术织构机制形成机理[82] 

Fig. 19  Schematic illustration of texturing mechanisms of 
β-Si3N4 ceramics by templated grain growth 
technology[82] 

 
图 20  流延工艺制备含定向 β-Si3N4籽晶的氮化硅坯体[82,85] 
Fig. 20  Schematic diagrams of preparing Si3N4 green bodies 

containing oriented β-Si3N4 seeds by tape casting[82,85] 

 

图 21  挤出工艺制备含定向 β-Si3N4籽晶的氮化硅坯体[82,85] 
Fig. 21  Schematic illustration of producing Si3N4 green body 

with oriented rodlike β-Si3N4 seeds by extraction 
process[82,85] 

 

(a) Schematic illustration of slip casting in a rotating magnetic field 

 

(b) Schematic drawings of orientation mechanisms of β-Si3N4 grains during 
slip casting (c-axis alignment) 

B is magnetic field. 
图 22  磁场定向辅助技术[82,86] 

Fig. 22  Magnetic field orientation-assisted technique[82,86] 
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Hirao 等[87]采用流延工艺成型制备得到了含有

β-Si3N4 籽晶的坯体，然后通过热压烧结工艺制备得

到了晶粒沿流延方向定向排列生长的氮化硅陶瓷，

其中沿流延方向的热导率(120 W·m−1·K−1)远高于垂

直于流延方向的热导率(60 W·m−1·K−1)。Watari 等[88]

将流延成型含有 β-Si3N4 籽晶的坯体进行气压结合

热等静压烧结制备得到了晶粒沿着流延方向取向分

布的氮化硅陶瓷，其在该方向的热导率高达 155 

W·m−1·K−1(图 23)。 

 

图 23  氮化硅陶瓷织构化 SEM 照片及热导率数值[88] 
Fig. 23  SEM photographs of the texture Si3N4 ceramic and the 

thermal conductivity values[88] 
 
Okamato 等[89]采用挤出成型工艺制备得到了含

有大长柱状 β-Si3N4 籽晶的坯体，然后通过气压烧

结得到了晶粒沿着挤出方向定向排列的氮化硅

陶瓷(图 24)，其沿晶粒排列方向的热导率高达

140 W·m−1·K−1，而垂直于晶粒排列方向的热导率

仅为 84 W·m−1·K−1。 

 
图 24  氮化硅样品剪切面示意图[89] 

Fig. 24  Schematic illustration of cutting of Si3N4 specimen[89] 
 
Zhu 等[90]采用旋转磁场辅助技术(水平磁场强

度 12T，转速 5 r/min)，制备得到了引入的等轴晶

β-Si3N4 籽晶在 c 轴方向上定向排列的坯体，然后将

所得坯体通过气压烧结工艺烧结得到了具有明显织

构化显微结构的氮化硅陶瓷(图 25)，其沿晶粒生长

方向热导率高达 176 W·m−1·K−1，而垂直于晶粒生长

方向的热导率仅为 62 W·m−1·K−1。 

          

              (a) Parallel to rotating magnetic field              (b) Perpendicular to rotating magnetic field 
图 25  引入 β-Si3N4晶种制备得氮化硅陶瓷 SEM 照片[90] 

Fig. 25  SEM photographs of the Si3N4 ceramic prepared with β-Si3N4 seeds introduction[90] 
 

4  高导热氮化硅陶瓷发展现状及存在

问题 
第 3 章对氮化硅陶瓷热导率的提升途径及强化

机理进行了探讨，涉及研究中所用原料大部分为进

口粉体，所得氮化硅陶瓷均具有优异的热导率，但

数值又不尽相同，即使是在相同的烧结方式与烧结

助剂，类似的烧结制度下进行，这主要是由于氮化

硅陶瓷热导率影响因素较为复杂，从粉体到烧结中

任一工艺参数的改变均会对其热导率造成影响。在

此，期望以上理论综述能够为实际生产提供一定的

理论指导。 
商用高导热氮化硅陶瓷对于热导率的要求为

≥80 W·m−1·K−1(抗弯强度≥600 MPa)，主要用于散

热基板。目前，国际上知名的高导热氮化硅基板生

产商主要集中在日本与欧美，如日本丸和、日本东
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芝、日立金属、美国罗杰斯等。目前，中国国内相

关的科研院所与企业虽然对氮化硅陶瓷导热机理及

其性能提升进行了大量研究，但其产品还处于开发

或中试阶段，尚未实现大规模批量化生产。具有代

表性的生产企业主要有中材高新、浙江正天、福建

臻璟等。虽然中国国产高导热氮化硅基板性能指标

已达到甚至超越同类进口产品指标(表 1)，但其使用

性能与国外同类产品相比还存在一定的差距，究其

原因可以归结为以下 4 个方面： 
1)粉体质量。粉体是决定氮化硅陶瓷热导率高

低的根本因素。与国外粉体相比，国生高导热用氮

化硅陶瓷粉体在纯度、氧含量以及粒度分布控制方

面尚存在差距(代表性厂家有河北高富、青岛瓷兴、

中科院理化所)。 
2)烧结装备。烧结工艺决定着氮化硅陶瓷的烧

结品质，进而影响其热导率，而烧结装备的控制精

度与设计可靠性又决定着烧结工艺质量。目前，中

国国内对烧结装备的精细化设计与控制上与国外相

比存在差距。 
3)精密加工。氮化硅基板的平整度、表面粗糙

度控制是其后续覆铜和金属化工艺优劣的关键因

素，进而影响产品服役性能。加工装备的结构设计

与精度控制可以减少加工过程中基板表面缺陷与损

伤的产生，这对于提高加工效率，同时获得高精度

的表面质量具有决定性意义。目前，中国国产加工

设备在精密化设计开发方面尚需努力。 
4)性能评价。氮化硅基板与覆铜板的性能评价

尚未建立统一的标准；部分关键性能指标(如热导率)
测试仪器还依赖进口，这均限制了高导热氮化硅基

板的国产化步伐。 
 
表 1  国内外代表性厂商生产氮化硅基板主要性能指标 

Table 1  Main performance indexes of silicon nitride 
substrates produced by representative manufacturers 
at home and abroad 

Company 
Thermal  
 conductivity/  
 (W·m−1·K−1) 

Bending 
 strength/ 
 MPa 

Fracture  
 toughness/ 
 (MPa·m1/2) 

Maruwa 85 800 6.5 

Toshiba 90 680 6.5 

Hitachi 90/130 700 6.5 

Rogers 90 700 60.0 

Sinoma 85 750 8.9 

Cnzhengtian 80–85 ≥800  

Zingin ≥80 ≥700 ≥6.5 

 
氮化硅基板性能达标仅仅是迈出了产业化的第

一步，其在后续使用过程中的可靠性与批次稳定性

才是应用的最终目标。因此，加强氮化硅粉体制备

工艺管控，烧结与加工专用装备精密设计以及性能

评价标准体系的建立是实现国产高导热氮化硅陶瓷

批量化生产的关键要素，实现从粉体制备到产品应

用验证全产业链的快速衔接与问题反馈是实现高性

能氮化硅基板国产化的必经之路。 

5  结论 
氮化硅陶瓷由于兼具较高的理论热导率与优异

的力学性能而成为大功率器件用陶瓷基板的理想材

料。但受晶格氧及微观结构组成的影响，氮化硅陶

瓷实际热导率与理论值尚有存在较大差距。通过提

高原料纯度(主要是降低氧含量)、选用合适烧结助

剂与成型方法及优化烧结工艺均可实现氮化硅陶瓷

热导率的提升。 
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Extended Abstract 

With the development of electronic power devices towards high voltage, high current and high power density, they will generate 
more heat and bear greater thermal stress during the operation, which puts forward higher requirements for the heat dissipation ability 
and reliability of ceramic substrates used for devices. Conventional ceramic substrates such as alumina (i.e., low thermal conductivity, 
only 20–30 W·m−1·K−1) and aluminum nitride (i.e., poor mechanical property, such as bending strength of 300 MPa and fracture 
toughness of 3–4 MPa·m1/2) are difficult to meet the requirements of high power devices. Silicon nitride (Si3N4) ceramic becomes an 
ideal ceramic substrate for high power devices due to the high theoretical thermal conductivity and excellent mechanical properties. 
However, there is still a significant gap between the actual and theoretical values of thermal conductivity for Si3N4 ceramics, and the 
lattice oxygen content is a main affecting factor. Moreover, suitable sintering additives need to be added during the preparation of 
Si3N4 ceramics, and the microstructure (i.e., density, grain morphology, grain boundary phase content and distribution, and average 
thickness of grain boundary film) changes due to the introduction of sintering additives, which affects the thermal conductivity of 
Si3N4 ceramics. The microstructure evolution of Si3N4 ceramics is also closely related to the forming technology and sintering system. 
Therefore, the optimization of preparation processes of Si3N4 ceramics has a positive effect on its thermal conductivity improvement. 

In the review, the microstructures and thermal properties of Si3N4 ceramics were introduced. Some influencing factors of the 
thermal conductivity of Si3N4 ceramics were discussed and the related impact mechanism were illustrated. The α-Si3N4 phase is 
metastable and transforms to β-Si3N4 phase through the dissolution precipitation reaction at a high temperature. A lattice 
reconstruction also occurs at the same time. The β-Si3N4 phase exhibits a high ideal thermal conductivity. The actual thermal 
conductivity of Si3N4 ceramics deteriorates gradually with increasing the lattice oxygen and grain boundary phase contents. Similarly, 
the continuous-distributed grain boundary phase is also harmful to the thermal conductivity of Si3N4 ceramics. These existed defects 
and microstructures lead to increased phonon scattering  during the transmission process, which  does not favor the thermal 
conductivity improvement. The large elongated β-Si3N4 grains are beneficent to the thermal conductivity enhancement because of the 
decreased phonon scattering. 

The ways to improve the thermal conductivity of Si3N4 ceramics are to regulate their lattice oxygen and microstructures. In the 
review, the lattice oxygen regulation role, the microstructure evolution process and the thermal conductivity enhancement mechanism 
of Si3N4 ceramics could be elaborated from four aspects, i.e., raw material powder, sintering additives, sintering process and structural 
texture. The introduction of oxygen impurity content could be reduced with high purity silicon nitride powder as a raw material and 
the ball milling process optimization. And the microstructure and lattice oxygen content can be regulated via selecting rare-earth 
oxides with small ion radius and non-oxides as sintering additives and optimizing the sintering process (i.e., sintering temperature, 
soaking time, sintering atmosphere and so on), which are beneficial to promoting the thermal conductivity. In addition, the high 
thermal conductivity along the direction of Si3N4 grains orientation can be also obtained through a structural texture technology. 

The development status and challenges of high thermal conductive Si3N4 ceramics were discussed. The routes to realize the 
localization of high thermal conductive Si3N4 ceramics are to strengthen the source control of raw material production, thus improving 
the performance of production equipment and establishing the evaluation standard system of product performance. 
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Summary and prospects  The Si3N4 ceramic is an ideal substrate material for high power device, and its high thermal conductivity 
is essential. However, there is still a significant gap between the actual and theoretical values of the thermal conductivity of Si3N4 
ceramics due to the influence of lattice oxygen impurity and microstructure composition. The approaches to obtain Si3N4 ceramics 
with a high thermal conductivity are to decrease the lattice oxygen content, reduce the grain boundary phase and obtain the double 
peak structure composed of fine grains and a high aspect ratio β-Si3N4 grains through improving the purity of raw materials, selecting 
appropriate sintering aids and forming methods and optimizing the sintering system.  

To obtain high thermal conductive Si3N4 ceramics, a research on the raw material powder with a high purity and a low oxygen 
content should be strengthened. The high quality equipment for Si3N4 ceramics production should be developed through controlling 
the sintering and processing technology. The practical application research should be promoted continuously and the completed 
application closed loop should be formed among powder production companies, product manufacturing enterprises and users. The 
timely feedback and response about the problems discovered during this process should be provided quickly to improve the 
performance of high thermal conductive Si3N4 ceramic products. 
 
Keywords  silicon nitride ceramics; oxygen impurity; microstructure; thermal conductivity; improvement approach 

 
 


