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热障涂层高温跨尺度服役机理及多维度结构设计 
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西安交通大学 材料科学与工程学院金属材料强度国家重点实验室，西安 710049 

摘  要：纵向隔热功能和横向应变容限是热障涂层长寿命隔热使役功能所要求的两个重要

性能指标，是涂层从材料选择、结构设计到制备工艺优化所面向的基本目标。然而，由于长期

工作在超过 1000C 的典型高温条件下，热障涂层必然发生的结构变化引发了隔热功能与应变容

限的改变。因此，以往大量研究都以阐明热障涂层热服役过程中的结构演变规律为主要内容，

旨在寻找延缓涂层失效的方法。本文首先回顾了热障涂层高温构效演变的相关研究，发现迄今

得到的主要理论成果仍然与涂层实际表现出来的动态演变规律有较大差距，原因主要有三方面：

其一，对涂层本征层状结构特征的认识还不够深入；其二，关注的涂层结构变化大多是宏观尺

度上的变化，缺乏相应的微观结构深入分析；其三，研究多集中于考虑单一因素影响，尚未综

合考虑基体对涂层的约束作用。基于此，本文进一步从热障涂层的微观基本单元入手研究了复

杂环境下热障涂层的高温服役行为，提出了材料/孔隙内耦合、应力/高温外协同的新型高温跨尺

度服役机理。最后，从延缓隔热性能衰退、提高应变容限、延长服役寿命等多维度发展了新型

高隔热长寿命 TBCs 的结构设计与制备方法。 
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Abstract: As two key performances, the thermal barrier effect and the resistance to spallation 
exposed to high temperature guide the material selection, structural tailoring and process optimization 
of thermal barrier coatings (TBCs). These two performances are highly dependent on the structure of 
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the ceramic top coat of TBCs. Therefore, revealing structural evolution of the top coat is crucial to 
understand the failure phenomenon during thermal service, and to provide some fundamental 
supports for structure optimization. During thermal service, the structural evolution of the top coat 
would be affected alternately by the sintering and the strain. Thus, the top coat would exhibit a 
dynamic structural evolution. However, the mechanism behind is still not well-understood up to now, 
since most of the current investigations were focused on the individual effect of the strain or the 
sintering. Moreover, the associated microstructural changes during thermal service are relatively less 
concerned. This study firstly reviewed the evolution of microstructure and properties of TBCs during 
thermal exposure. Subsequently, the combined effects of sintering and strain on the microstructural 
changes of the top coat were investigated. Finally, a novel multi-dimensional structure design was 
developed, with the aim to realize higher thermal insulation and longer lifetime. 

Keywords: Thermal barrier coatings (TBCs); Plasma spray; Scale-progressive sintering; 
Multi-dimensional design; High performance 

 

自 20 世纪 30 年代以来，燃气轮机在发电机组、舰船动力等领域取得了广泛高效的应用。燃气

轮机的基本工作原理是将热能转化为机械能，其效率提高始终是燃气轮机发展的关键。燃气轮机的

效率与其进气温度直接相关[1]，因此燃气轮机必然向着高透平初温的趋势发展，从而使得燃烧室中

的燃气温度和压力不断提高。在过去 50 年中，燃气轮机的运行温度已显著提高，这主要归功于两方

面的发展[2]。其一是燃气轮机热端各构件的构成材料 (一般为高温合金) 成分及其铸造工艺的发展。

高温合金材料成分的优化设计使得其具有较好的抗蠕变、抗疲劳等性能；先进的铸造技术则使得具

有复杂冷却气膜孔的单晶叶片得以应用。然而，相比于燃气轮机运行温度的提高，高温合金抗高温

能力仍然面临着极大的挑战。例如，目前最好的单晶镍基高温合金能够承受的最高温度约为 1400 K，

而燃气轮机服役温度预计将达到 2100 K [3]。其二，气膜冷却和热障涂层的应用成为解决高温合金抗

高温能力瓶颈的关键技术。热障涂层 (Thermal Barrier Coatings, TBCs) 是一种起隔热作用的功能涂

层，主要应用于热端构件的表面 (如燃烧室、导叶、动叶等)，通过将热导率相对较低的高熔点材料

涂覆于高温合金表面，避免高温工作介质直接作用在金属基体表面[413]。图 1 显示了应用于航空发

 

    
图 1 (a) 航空发动机用热障涂层及其 (b) 对热端构件的隔热保护作用[14] 

Figure 1 (a) TBCs applied on aero-engine and (b) their thermal barrier protection on hot-sections [14] 
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动机热障涂层及其对热端构件的隔热保护作用。简而言之，TBCs 膜基体系实现了将金属的高强度、

高韧性与陶瓷的耐高温性、抗氧化腐蚀的有机结合，成为了确保燃机高效稳定运行的关键技术之一。 

0.1 等离子喷涂热障涂层 

制备 TBCs 的主要技术包括大气等离子喷涂 (Atmospheric Plasma Spray, APS) [1517]和电子束物

理气相沉积 (Electron Beam-Physical Vapour Deposition, EB-PVD) ]18,19]。APS 是最早用来制备热障涂

层的方法。相比于 EB-PVD，APS 工艺成本低、操作灵活、沉积效率高，其制备的热障涂层广泛应

用于工业领域，尤其是地面燃机中的大尺寸部件，如燃烧室、导叶和动叶等[7,8,18,20]。 

APS 的工作原理如图 2 所示[21]。在等离子喷涂过程中，喷枪的阳极 (喷嘴) 和阴极 (电极) 分别

接通电源正负极，产生的直流电弧将高压工作气体 (通常为氩气、氢气、氮气、氦气或它们的混合

物) 加热并使其电离形成高温高压的等离子体。经过孔道压缩后，该等离子体形成高温高速的等离

子射流由喷嘴喷出[22]。喷涂用的粉末经该射流加热加速形成一簇熔融或半熔融粒子流，依次高速撞

击到基体或已沉积的涂层表面，随后经过横向流动扁平化、急速凝固冷却而形成扁平化的粒子[23,24]。

等离子喷涂涂层即是通过这种不断堆积的扁平粒子累加成型的。因此 APS 陶瓷涂层呈现出典型的层

状结构，在层状结构内部分布有大量的孔隙裂纹网[25]。 

图 3 示出了 APS YSZ 涂层的典型结构[26]，这种结构使得涂层纵向热导率 (~ 1 Wm1K1) [2629]

 

 
图 2 等离子喷涂原理示意图[21] 

Figure 2 Schematics of the plasma spraying process [21] 

 

 
图 3 APS YSZ 涂层片层结构及多种类型的孔隙[26]：(a) 涂层断面；(b) 涂层表面 

Figure 3 Lamellar structure with multiple pores of APS YSZ coatings [26]: (a) fractured cross-section; (b) surface 
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和横向宏观弹性模量 (20 GPa ~ 40 GPa) [30,31]相比于块材 YSZ (对应性能分别为 ~ 2.5 Wm1 K1 [32]

和 ~ 220 GPa [33]) 均有了明显降低。由此可见，APS 制备的陶瓷隔热层纵向隔热能力要优于 EB-PVD

涂层 (YSZ 涂层热导率为 1.5 Wm1 K1 ~ 1.8 Wm1 K1 [34])，同时其内部大量的横纵孔隙使得初始

态的涂层也具有较高的应变容限。 

本文所涉及到的热障涂层主要采用 APS 制备而成。 

0.2 热障涂层的烧结特征 

对于热障涂层陶瓷层而言，其纵向热导率决定了涂层的纵向隔热能力，而横向弹性模量则是评

估涂层缓和热应变能力的关键。这两个性能与涂层的功能性和服役寿命息息相关，因此它们常常被

用来评估涂层烧结的影响。 

图 4 示出了 APS 陶瓷涂层在热暴露中热导率和弹性模量的典型演变趋势[26]。可以看出，烧结

导致了涂层热导率和弹性模量的显著增长，这无疑极大地恶化了涂层性能。相应的结构变化主要是

层间孔隙和层内裂纹的愈合，如图 5 所示[35]。有报道指出，涂层表观孔隙率在热暴露过程中的变化

往往比较轻微[29,36]。由此可见，在烧结过程中，二维孔隙的愈合是导致涂层性能显著退化的主导因

素。 

 

 
图 4 烧结导致的 APS 陶瓷涂层 (a) 热导率和 (b) 弹性模量的变化[26] 

Figure 4 Sintering-induced changes of (a) thermal conductivity and (b) Young’s modulus of  
APS ceramic coatings [26] (●: YSZ; ■: DySZ; ▲: YbSZ) 

 

 
图 5 烧结导致的 APS 陶瓷涂层中孔隙愈合[35]：(a) 初始喷涂态；(b) 1400C 热处理 10 h 

Figure 5 Sintering-induced healing of pores inside APS ceramic coatings [35]:  
(a) as-deposited state; (b) after thermal exposure at 1400C for 10 h  
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进一步观察可知，涂层性能的增长速率和温度相关，同时也和热暴露的阶段相关。具体而言，

温度越高，涂层性能增长速率越快、增加幅度越大。而针对同一温度下的热暴露，涂层性能在初始

暴露阶段 (5 h ~ 10 h) 呈现出了极快速的增长，随后在较长时间内则增长十分缓慢。例如有报道指

出，APS YSZ 涂层在 1350C 热暴露 150 h 后纵向收缩达到了 1.4%，然而在初始热暴露 10 h 后，涂

层的纵向收缩已经达到了 0.7% [37]。由此可见，涂层在初始热暴露阶段所发生的烧结往往会对涂层产

生极大的影响。然而，目前的研究仍然无法很好地解释 APS 陶瓷涂层在热暴露中性能阶段性演变的

规律。因此，基于 APS 陶瓷涂层的结构特征，综合性地理解其在热暴露过程中阶段性的烧结机制，

尤其是初期极快速的烧结动力学特征，对于热障涂层陶瓷隔热层的结构设计具有重要的参考意义。 

在传统的粉末冶金过程中，烧结的主要目的是使粉末结合成一个致密结构。烧结过程中，彼此

接触的粉末形成颈连，随后颈部不断增粗增大，粉末间的孔隙则相应逐渐减小，如图 6 所示[38,39]。

颈连的形成有助于物质的转移、加速元素的扩散[40]。目前，这种相互接触球形颗粒之间的颈连及其

生长模型被广泛应用于固态烧结。然而，这种传统的烧结模型并不适用于 APS 陶瓷涂层，主要体现

在以下三个方面：(1) APS 陶瓷涂层在烧结过程中主要体现为二维孔隙的愈合，TEM 观察结果显示

这些孔隙在烧结过程发生了明显颈连[41,42]。但是这些颈连是在烧结初期才逐渐形成的，而在粉末烧

结理论中，粉末在烧结之前就已经相互接触，颈连是在此基础上逐渐形成并长大的；(2) 除了由于初

始接触导致的颈连，粉末冶金理论认为在烧结过程中没有其他新的颈连形成。然而，APS 陶瓷涂层

在烧结过程中往往在 2D 裂纹的多个位置发生连接，如图 7 所示[42]；(3) 在粉末烧结理论中，粉末材

料通常假设为各向同性。而 APS 陶瓷涂层的结构则呈现出了明显的各向异性[30,43]。由此可知，传统

的粉末烧结理论无法直接应用于APS陶瓷涂层的烧结，进一步的研究工作有必要从其结构特征入手。 

 

 

图 6 传统粉末冶金的单点接触烧结模型[38,39] 

Figure 6 Conventional single-contact sintering model 
in powder metallurgy [38,39] 

图 7 APS YSZ 涂层孔隙的多点接触愈合[42] 

Figure 7 Multiple-contact sintering of APS YSZ 
coatings [42] 

0.3 小  结 

热障涂层陶瓷层在热服役过程中的结构演变机制是理解其内部裂纹扩展导致剥离失效的关键，

同时也可为涂层的结构优化设计提供基础。然而，目前的研究仍然无法清晰理解这种结构动态演变

机制，其原因主要有以下几点：(1) 对于 APS 陶瓷涂层而言，其结构本征特征的理解是研究其结构

性能关系及其随后结构演变的基础，而目前关于这方面的研究仍然十分有限；(2) 关于涂层烧结和热

失配应力对涂层结构的影响，更多的研究主要呈现的是宏观结构的变化，缺乏相应的微观结构分析。

而对 APS 陶瓷涂层而言，其宏观结构变化往往是由微观结构的变化累积而致的；(3) 热障涂层陶瓷
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层在热服役过程中往往受到烧结和热失配应力的交替综合作用，而较多的研究则集中于研究单一方

面因素的影响。因此，本文将在综述前期研究的基础上，进一步从微观结构出发，揭示涂层在多因

素影响下的高温服役机理。 

1 烧结引发的热障涂层材料/孔隙内耦合构效演变机制 

热障涂层在热服役过程中会长时间暴露在高温环境下，因此陶瓷隔热层会不可避免地发生烧结

而逐渐刚化，引发涂层的纵向隔热性能和横向缓和热应变能力显著下降，从而加速涂层损伤和失效。

 

 
图 8 涂层宏观和微观力学性能随热暴露时间的演变(图中温度为热暴露温度) [51, 52]： 

(a,b) 宏观横向弹性模量；(c,d) 微观弹性模量；(e.f) 微观硬度 
Figure 8 Changes of multi-scaled mechanical properties during thermal exposure (the temperatures in figures 
refer to the thermal exposure temperatures) [51, 52]: (a,b) in-plane elastic modulus in macro-scale; (c,d) elastic 

modulus in micro-scale; (e.f) hardness in micro-scale 
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目前，关于热障涂层陶瓷层的烧结研究主要集中于其宏观结构和性能的演变，比如表观孔隙率的降

低和涂层刚度的增加[31,4446]。然而，由于自身特殊的层状结构特征，APS 陶瓷涂层的烧结行为将由

材料本征烧结行为和涂层微观结构共同决定。因此，在深入理解 APS 陶瓷涂层本征层状结构特征的

基础上，有必要进一步从微观结构演变角度研究烧结对自由涂层性能的影响。基于此，期望可以揭

示 APS 陶瓷涂层在长时间热暴露中的全周期完整烧结机制，从而为高隔热、长寿命的热障涂层的结

构设计提供参考依据。 

1.1 热暴露引发的涂层力学性能与结构演变 

图 8 显示了在热暴露中 APS YSZ 涂层宏观和微观力学性能的演变。由图可知，涂层的宏观弹性

模量明显低于其微观弹性模量。之前的大量报道也发现了这一特征[26,31,47]。这主要是因为涂层宏观

的弹性模量反应了涂层整体的协调应变的能力。因此，除了扁平粒子尺度的孔隙网以外，涂层内一

些相对较大尺度的孔隙 (裂纹) 也会对涂层的宏观弹性模量产生显著影响。这与之前的关于孔隙尺度

对弹性性能影响的报道是相一致的[48]。尽管宏观和微观弹性模量在数值上有一定的差异，它们在热

暴露过程中的演变趋势是一致的。在初始热暴露阶段，涂层的力学性能皆呈现出了极快速的增长；

在随后较长的热暴露阶段，力学性能增长速率显著降低。因此，初始短暂的热暴露往往完成了性能

较大比例的增长。这种在热暴露过程中力学性能的演变趋势与之前的关于 YSZ 涂层烧结的报道相一

致[26,31,45]。 

孔隙率是表征陶瓷材料在烧结过程中结构变化的一种常用方法。图 9 给出了 APS YSZ 涂层初始

喷涂态和不同热暴露时间后的断面图。其中暗色区域对应于涂层断面的表观孔隙，而亮色区域则对

应于涂层中的扁平粒子。图 10 给出了不同状态下涂层的表观孔隙率。由图可知，涂层表观孔隙率整

体上呈现出下降趋势。和力学性能相似，表观孔隙率也呈现出了初期变化较显著、随后趋于稳定的

趋势。然而，相比于力学性能的变化，表观孔隙率的变化幅度要小很多。由图 9 可知，涂层断面显

化孔的尺寸通常有 5μm ~ 15 μm，然而涂层内典型的层间孔隙和层内裂纹的宽度一般都是亚微米级。

有报道指出[49,50]，对于 APS 陶瓷涂层，其层间有限的结合 (~ 30%) 使得抛光断面上显化的孔隙大多

来自于抛光过程中弱结合扁平粒子的剥落。随着烧结的进行，层间孔隙显著愈合，增强的层间结合

 

图 9 APS YSZ 涂层初始喷涂态和在不同温度热暴露不同时间后的抛光断面图[51, 52] 

 Figure 9 Evolution of polished cross-sections of APS YSZ coatings during thermal exposure at different 
temperatures [51,52]: (a) as-deposited, (b) 10 h at 1000C; (c) 10 h at 1300C; (d) 100 h at 1000C; (e) 100 h at 

1300C; (f) 500 h at 1000C; and (g) 500 h at 1300C 
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降低了扁平粒子剥落的可能，因此其断面上显化的孔隙减少。基于上述分析，表观孔隙率的演变可

以一定程度上反映涂层层间结合状态的变化，其演变趋势表明了在热暴露初期烧结导致涂层层间结

合显著增强。然而，表观孔隙率无法较准确地和涂层力学性能演变建立关系。这是因为对于 APS YSZ

涂层而言，其内部相互贯通的 2D 孔隙网才是决定涂层性能的关键因素。因此，有必要从涂层内的

层间孔隙和层内裂纹愈合的角度来进一步理解涂层的烧结行为。 

1.2 热暴露引发的涂层力学性能的双阶段演变趋势 

由图 8 ~ 10 所示研究结果可知，在 APS YSZ 涂层热暴露过程中，初期极短的时间往往造成了力

学性能的显著增长。为了更好地呈现涂层在长时间热暴露中的力学性能演变规律，对图 8 中的纵坐

标 (弹性模量) 取对数，从而得到了力学性能演变的 LnE  t 曲线，如图 11 所示。为了展示整个热

暴露阶段的演变趋势，涂层初始喷涂态 (0 h) 采用 0.1 h 来代替。为了进一步对比观察，仍然以 1000C

和 1300C 的 LnE  t 曲线来进行分析。由图可知，对于每一个温度下的热暴露，涂层力学性能的演

变可大致分为两个阶段，分别称之为阶段 I 和阶段 II。这两个阶段的临界时间节点大约是热暴露 10 h

左右，这与文献中报道的烧结导致涂层快速收缩的时间段相一致[37]。很明显，阶段 I 的时间跨度要

明显小于阶段 II；同时，阶段 I 的时间跨度与温度相关，温度越高，阶段 I 所需的时间就越短。另一

 

 
图 10 APS YSZ 涂层表观孔隙率随热暴露时间的演变 

Figure 10 Changes of apparent porosity of the APS YSZ coating during thermal exposure 
 

 
图 11 APS YSZ 涂层弹性模量随热暴露时间的双阶段演变规律[51]：(a) 宏观弹性模量，(b) 微观弹性模量 

Figure 11 Two-stage evolution of elastic modulus of APS YSZ coating during thermal exposure [51]: 
(a) macro-scale elastic modulus; (b) micro-scale elastic modulus 
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个值得注意的现象是涂层的力学性能在阶段 I 增长速率要显著快于随后的阶段 II。 

图 12 给出了涂层力学性能在两个阶段内的总体增量和单位小时增量。由图可知，涂层力学性能

在阶段 I 的总体增量要显著高于随后的阶段 II。这表明在热暴露初期，涂层的力学性能往往完成了

绝大部分的增量；这与图 11 中阶段 I 所显示的较大力学性能增长速率相一致。对于涂层力学性能单

位小时内增量，阶段 I 约相当于数百倍的阶段 II。这充分说明了涂层力学性能在完成了初期极快速

增长后，在随后较长时间内其增长均呈现出了极缓慢的速率。 

除了涂层力学性能在不同阶段显著出了不同的增长速率，涂层的各向异性也发生了一定的变化。

在初始喷涂态，APS YSZ 涂层横向弹性模量要大于其纵向弹性模量。然而在热暴露过程中，涂层弹

性模量的增长速率在纵向要大于横向。结果，在阶段 I 结束后，涂层的纵向弹性模量往往超过了其

横向弹性模量。 

 

 
图 12 APS YSZ 涂层弹性模量在不同热暴露阶段的增量及增长率[51]：(a) 宏观弹性模量增量；(b) 宏观弹

性模量增长率；(c) 微观弹性模量增量；(d) 微观弹性模量增长率 
Figure 12 Increments and increase rates of elastic modulus of APS YSZ coating at different stages [51]: 

(a) increment of macro-scale elastic modulus; (b) increase rate of macro-scale elastic modulus; (c) increment of 
micro-scale elastic modulus; (d) increase rate of micro-scale elastic modulus 

1.3 APS 陶瓷涂层结构特征和材料属性对其烧结行为的影响 

初始喷涂态 YSZ 涂层的本征层状结构特征是层状结构内部包含相互贯通的孔隙裂纹网。Clyne

等人[26]根据这些结构特征建立了典型的烧结模型。这一模型所预测的涂层性能演变与实验结果在较

长的热暴露时间内是相吻合的。然而，该模型无法体现出实验结果所得到的双阶段演变规律，尤其

无法较好地预测在热暴露初期涂层力学性能的极快速演变。这是因为初始态的本征层状结构特征在

进一步的热暴露过程中会发生和其形貌息息相关的演变。因此有必要首先研究 APS YSZ 涂层内部孔
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隙的形貌特征。 

图 13 给出了初始喷涂态 YSZ 涂层层间孔隙和层内裂纹的形貌。其中，层内裂纹主要是通过 YSZ

涂层的自由表面和单个扁平粒子的表面来观察；而层间孔隙则通过涂层断面和单个扁平粒子与基体

结合的断面来观察。与典型烧结模型中假设的所有 2D 孔隙均为等宽形貌不同[26]，真实涂层中的层

间孔隙和层内裂纹形貌有着较大的差别。对于层内裂纹而言，大多数裂纹完全开裂，从而将片层单

元完全分割，因此层内裂纹呈现出了近似等宽的形貌，其宽度范围从几十到几百纳米。对于每一个

层内裂纹而言，其裂纹两边往往呈现出锯齿形结构；这与陶瓷材料的沿晶开裂行为很相似。相反，

层间孔隙则多为楔形形貌，且孔隙表面较为平滑。无论是在抛光涂层断面、聚焦离子束 (Focused Ion 

 

 
图 13 APS YSZ 涂层层间孔隙和层内裂纹的形貌[51]：(a) 涂层表面层内裂纹；(b) 扁平粒子表面层内裂纹；

(c) 抛光断面的层间孔隙；(d) FIB 切割断面的层间孔隙；(e) 单个扁平粒子与基体结合界面 
Figure 13 Morphologies of inter-splat pores and intra-splat cracks in APS YSZ coatings [51]: (a) intra-splat cracks 

in coating surface; (b) intra-splat cracks in splat surface; (c) inter-splat pores in polished cross-section; (d) 
inter-splat pores in FIB-prepared cross-section; (e) interface between a splat and its underlying substrate 



第 5 期 《现代技术陶瓷》 Advanced Ceramics, 2018, 39 (5): 321354  331 
 

 

Beam, FIB) 切割涂层断面和单个扁平粒子与基体结合的断面观察，都验证了这一特殊的形貌特征。 

简而言之，层内裂纹往往将相邻的片层单元在横向完全分割，因此呈现出了近似等宽形貌；而

层间孔隙则将相邻的片层单元在纵向部分分离 (剩余部分为结合区域)，因此呈现出了楔形形貌。这

种楔形形貌使得几乎每一个层间孔隙均存在极窄的区域 (孔隙尖端)；而层内裂纹等宽形貌使得极窄

的区域仅仅只分布在一些宽度较小的裂纹上。这些极窄区域在热暴露中往往会更容易愈合。 

图 14 显示了 2D 孔隙密度在 1000C 和 1300C 热暴露过程中的演变。观察可知，层间孔隙和层

内裂纹密度降低的趋势是不同的。层间孔隙密度在初始阶段 (阶段 I) 即呈现出了明显快速的降低；

随后其降低的趋势有所减缓。而层内孔隙密度在初始阶段的降低相比层间孔隙较缓，也就是其显著

的降低往往需要一定的孕育期。涂层内孔隙演变的统计结果表明，在不同的热暴露阶段，其主导的

结构变化是不同的。在阶段 I，层间孔隙的愈合为主导、兼有少量的层内裂纹愈合，且该阶段裂纹愈

合的速率较快；在阶段 II，层间孔隙和层内裂纹均以较慢的速率愈合。 

 

 
图 14  2D 孔隙密度随热暴露时间的演变[51]：(a) 0 h ~ 500 h; (b) 0 h ~ 20 h; (c) 孔隙愈合的双对数曲线 

Figure 14 Changes of length density during thermal exposure [51]: (a) 0 h ~ 500 h; (b) 0 h ~ 20 h;  
(c) double logarithmic curves 

 

采用原子力显微镜 (Atomic Force Microscope , AFM) 对扁平粒子表面形貌进行表征的结果表明，

在热暴露过程中，初始态平滑的扁平粒子表面会逐渐粗糙化。这种粗糙化主要归功于三种机制：晶

粒表面小面化效应、晶界热蚀沟以及晶粒间的高度差。 

晶粒表面小面化效应如图 15 所示。在热暴露以后，初始平滑的的晶粒表面发生了明显的起伏，

出现了小的颗粒状凸起。随着热暴露的进行，小面化效应逐渐加剧，起伏达到了约 10 nm。而且，

这种小面化效应随着热处理温度的增加而加剧。小面化效应的驱动力主要是不同晶粒取向的各向异
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性表面自由能。 

晶界热蚀沟的形成如图 16 所示。随着热暴露的进行，晶粒的边界由于热蚀沟的形成而显著高于

晶粒内部。晶界热蚀沟的形成驱动力主要来源于晶界能。晶粒间的高度差则主要与扁平粒子在冷却

过程中应力释放相关。由于不同晶粒的内部原子排列取向存在一定的差异，这导致了其在释放应力

时存在着体积变化的差异。在后期的热暴露中，晶粒内部取向的差异会进一步体现，从而使得相邻

的晶粒表现出比较大的高度差。 

简而言之，在热暴露过程中，原本平滑的扁平粒子表面发生了多尺度的起伏，如图 17 所示。其

中小面化效应、晶界热蚀沟和晶粒高度差所对应的起伏高度分别约为 5 nm、20 nm 和 30 nm。这与

典型烧结模型中假设的烧结过程中平滑表面是明显不同的[26]。这种多尺度的表面起伏可能是导致层

间楔形孔隙快速愈合的重要原因。 

图 18 示出了楔形层间孔隙在不同热暴露温度下的准原位愈合行为。由图可知：(1) 在不同温度

下短时间热暴露后，孔隙尖端均发生了显著的愈合；(2) 初始态平滑的孔隙表面 (扁平粒子表面) 在

热暴露后逐渐变得粗糙，出现了较多的凸起。这是图 15 所示的扁平粒子表面多尺度起伏的表观呈现；

(3) 孔隙表面的粗糙起伏导致了孔隙上下对立面之间的多点桥接。孔隙尖端的愈合便是以这种多点桥

接的方式进行的。 

由图 18 可知，在初始热暴露阶段 (阶段 I)，层间孔隙尖端和一小部分层内裂纹发生了明显的愈

合。这与图 14 中 2D 孔隙密度的演变规律是一致的。层间孔隙尖端的大量愈合也正是涂层纵向弹性

模量的增长显著快于横向的主要原因，因为涂层的力学性能对其垂直方向的 2D 孔隙更加敏感[53]。

之前的研究曾定量表征了在热处理过程中层间孔隙和涂层表观性能之间的关系，从而表明了层间孔

 

 
图 15 热暴露导致的晶粒表面小面化效应[56]：(a) 1000C; (b) 1300C 

Figure 15 Faceting effects of grain surface caused by thermal exposure [56]: (a) 1000C; (b) 1300C 
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隙对于涂层表观性能的重要影响[54,55]。这进一步

说明了涂层力学性能各向异性的演变趋势主要

是由于不同方向的2D孔隙不同程度的愈合所造

成的。 

1.4 热障涂层的全周期完整烧结机制 

涂层全周期完整烧结机制示意图如图 19 所

示。其中，实际涂层单个片层内的柱状晶在示意

图中假设为等宽结构，且由黑色虚线间隔。在阶

段 I，单个片层的柱状晶及柱状晶之间由于小面

化效应、晶界热蚀沟等发生了多尺度的起伏。涂

层极快速的烧结动力学主要归功于多尺度起伏

引发的多点接触，从而进一步导致孔隙及裂纹的

快速愈合。热暴露初期的多点接触发生在几乎每

一个楔形孔隙的孔隙尖端及小部分极窄的裂纹

和裂纹尖端。这种多点接触导致了体系自由能的

快速降低，从而使得 2D 孔隙加速烧结愈合；在

阶段 II，层间孔隙残余的较宽部分及残余的较宽

层内裂纹由于无法实现多点接触，愈合速率显著

降低。这是 APS YSZ 涂层在不同热暴露阶段呈

现出不同烧结动力学的主要原因。 

基于这一研究结果，在阶段 I，主导烧结的

机制是层间孔隙尖端的快速愈合，这似乎与之前

的报道相悖。Trice 等人[57]通过透射电镜观察发

现在 1000C 热暴露 50 h 后，纵向裂纹发生了明

显的愈合，而层间孔隙则得到了保留。在更高的

 

 
图 16 热暴露导致的晶界热蚀沟效应[56] 

Figure 16 Grain boundary grooving effect caused by 
thermal exposure [56] 

 

 
图 17 热处理导致的层间孔隙表面的多尺度起伏[56] 

Figure 17 Multiple roughening of pore surface caused by thermal exposure [56] 
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热暴露温度 (如 1200C 和 1400C) 下，层间孔隙和层内裂纹均发生了显著的愈合。类似的，一些基

于小角度中子散射 (Small Angle Neutron Scattering, SANS) 的研究[58,59]也表明了在较低的温度 

(1100C) 下热暴露较短时间后，纵向裂纹发生了愈合。简而言之，这些研究都表明了纵向裂纹是优

先愈合的，尤其是在较低的热暴露温度。 

实际上，从 APS YSZ 涂层孔隙形貌特征和烧结特征综合考虑来看，这些报道和上述研究结果仍

然是一致的，其原因如下：(1) 层内裂纹的宽度分布在一定的范围，而层间孔隙则是宽窄区域共存的

形貌；(2) 在阶段 I，层间孔隙和层内裂纹的多点接触机制是不同的。层内裂纹主要是由于其形成过

程中粗糙表面导致的极窄裂纹的多点接触；而层间孔隙的多点接触则是由于热暴露导致的平滑表面

由于晶界热蚀沟、小面化效应、不同晶粒高度差而发生了多尺度起伏；(3) 层间孔隙的表面粗糙化和

温度相关，如图 15所示。温度越高，粗糙化程度越严重，表面起伏也会越明显。在温度较低 (如 1000C) 

时，热暴露导致的轻微表面起伏使得层间孔隙的多点接触愈合只能发生在尖端很小很窄的区域。而

那些极窄的纵向裂纹其自身形貌存在的起伏便利了烧结过程中的多点起伏接触，且这些极窄的纵向

裂纹愈合往往发生在整个裂纹。因此，纵向裂纹比表面积减少的程度看起来会和层间孔隙相当，甚

至超过层间孔隙。这正是基于 SANS 得出的在较低温度时层内裂纹优先愈合的原因。在较高的温度

下，扁平粒子表面粗糙起伏加剧，这导致了层间多点接触愈合将发生在孔隙尖端较大的区域，因此

通过 TEM 和 SANS 才会发现层间孔隙和层内裂纹均有显著的愈合。实际上，在不同的温度下，层内

裂纹中均只有一小部分极窄的裂纹会由于多点接触而愈合；而几乎每一个层间孔隙在孔隙尖端均会

 

 
图 18 不同温度下层间孔隙的原位愈合[51]：(a) 1000C; (b) 1150C; (c) 1300C 
Figure 18 In-situ observation of pore healing behavior at different temperatures [51]:  

(a) 1000C; (b) 1150C; (c) 1300C 

 

 
图 19 APS 陶瓷涂层全周期完整烧结机制示意图[56] 

Figure 19 Schematics of a comprehensive sintering mechanism of APS ceramic coatings [56] 
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发生多点接触愈合，只是这种多点接触愈合的区域会受到温度的影响。值得指出的是，由于极窄的

层内裂纹在裂纹总数中所占的比例较少 (< 20%)，因此可以得出在阶段 I，层间孔隙尖端的多点接触

愈合是涂层微观结构演变的主导机制。 

2 烧结/应变协同引发的热障涂层的跨尺度服役机理 

2.1 层间力的传导机制 

图 20 显示了横向载荷作用下片层结构模型的应力分布。可以看出，在有限的结合区域内主要分

布着剪应力，且在结合区域边缘高度集中。这正是导致片层之间裂纹扩展的主要原因。而在片层内

部，则分布着相对分散的拉应力。这种拉应力是导致片层内部裂纹扩展的主要原因。 

基于以上理论分析可以得出等离子喷涂陶瓷涂层内部力的传导机制。等离子喷涂陶瓷涂层是由

片层单元堆叠而成的。片层单元之间只有有限的结合区域，而片层内部的纵向裂纹则将相邻的片层

完全分割。因此，有限的结合区域是连接上下片层的主要部分。当基体和涂层之间存在热失配应力

时，该应力首先作用于和基体直接接触的第一层，通过有限的结合区域、以剪切力的方式传递至第

二层。在剪切力作用的过程中，已有的层间孔隙会发生一定程度的扩展。当力传递至第二层的片层

 

 
 

图 20 横向载荷作用下片层结构模型的应力分布[60]：(a) 应力分布区域；(b) 片层之间的应力分布； 
(c) 片层内部的应力分布 

Figure 20 Stress distributions in a lamellar structure under an in-plane load [60]: (a) regions of stress distribution; 
(b) stress distribution between layers; (c) stress distribution inside one layer 
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内部时，则由于下层结合区域的拉伸作用而在片

层内部产生相对均匀的拉伸应力，从而导致了片

层内部的裂纹扩展。力以此方式逐层传递至涂层

表层，并在传递的过程中导致了涂层内部多尺度

的结构变化。 

由于层间裂纹扩展非常复杂，可以采用包含

内聚力单元 (Cohesive Zone Model, CZM) 的有

限元方法来探究片层单元结构参数对层间裂纹

扩展程度的影响。片层单元采用平面应变元素构

成。CZM 通常置于裂纹可能的扩展路径之上，

在这里我们将 CZM 置于结合区域。CZM 的材

料参数列于表 1。片层单元及结合区域的网格划

分如图 21 所示。当最大牵引力大于界面结合强度时，裂纹就会萌生；当弹性应变能等于界面断裂韧

性时，裂纹开始扩展[61]。 
 

表 1 CZM 所用的材料参数 
Table 1 Material parameters used for CZM 

n
0 / MPa s

0 / MPa Gn
C / Jm2 Gs

C / Jm2 

30 30 3 3 

 

分析过程中，裂纹开裂准则采用公式 (1) [62]： 
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裂纹扩展准则遵循 Benzeggaph-Kenane (BK) 准则，如式 (2) 所示[63]： 
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式 (1) 和式 (2) 中，τn 为导致 I 型开裂的应力 (Mode I)，τs 为导致 II 型开裂的应力 (Mode II)，τt 为

导致 III 型开裂的应力 (Mode III)，τi0(i = n, s, t) 为对应的临界应力；式中：Gi (i = I, II, III) 为应变能量

释放率，GiC (i = I, II, III) 为临界应变能量释放率，I、II、III 为开裂模式，η 为常数 (这里取 η = 1.45)。 

图 22 示出了相同应变条件下片层厚度对层间裂纹扩展程度的影响。由图可知，剪切应力主要集

中在结合区域边缘附近，是导致层间裂纹扩展的主要驱动力，这与图 20 一致。随着片层单元厚度的

增加，层间裂纹的扩展程度逐渐增加。图 23 示出了相同应变条件下片层单元的长度对层间裂纹扩展

程度的影响。可以看出，裂纹扩展程度随着片层单元长度的增加而增加。据报道[61]，表面裂纹密度

越大，界面裂纹开裂的趋势越小。这主要是由于随着片层单元的减小，界面开裂的驱动力随之减小。

所以，在相同界面断裂韧性的条件下，界面裂纹开裂乃至扩展的可能性就会降低。 

由以上结果可知，在相同的应变条件下，等离子喷涂陶瓷涂层的层间裂纹扩展在很大程度上依

赖于片层单元结构参数。通过调整喷涂参数，可在一定程度上改善片层间裂纹扩展的趋势。对于等

离子喷涂工艺而言，调整片层单元长度相对比较困难，而片层单元的厚度则可以通过改变喷涂参数

来进行调整。据报道[64]，熔融液滴的粘度对最终片层厚度有显著影响。喷涂距离增大，会降低熔融

 

 
图 21 片层单元及结合区域的网格划分[60] 

Figure 21 The finite element model with inserted 
cohesive elements at bonding area [60] 
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液滴撞击至基体的速度和温度，导致液滴粘度降低，进而增大片层厚度。因此，通过调整喷涂距离，

可以在一定程度上实现对片层间裂纹扩展的调控，从而获得更优化的涂层性能。 

2.2 基体约束效应对孔隙各向异性愈合的影响机制 

YSZ 涂层附着于 YSZ 基体、镍基高温合金基体以及自由 YSZ 涂层在热处理保温初期的微观力

学性能变化如图 24 所示。可以看出，涂层的力学性能演变呈现出了明显的各向异性。当涂层附着于

基体上时，涂层的横向弹性模量相比于自由涂层而言增长趋势减小；且当涂层和基体之间存在热失

配时 (如 YSZ 基体附着于高温合金)，增长趋势会进一步减小。与横向力学性能的演变趋势相反，基

体约束下涂层的纵向力学性能增长相比于自由涂层更加显著。据报道[65]，基体约束下涂层的微观硬

 

 
图 22 相同应变条件下片层厚度对层间裂纹扩展程度的影响[60] 

Figure 22 Effect of splat thickness on the propagation of the inter-splat cracks under the same strain [60] 

 

 
图 23 相同应变条件下片层长度对层间裂纹扩展程度的影响[60] 

Figure 23 Effect of splat length on the propagation of the inter-splat cracks under the same strain [60] 
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度呈现出了明显的各向异性演变，如图 25 所示。这与图 24 所示结果是一致的。 

等离子喷涂陶瓷涂层的力学性能主要取决于内部的 2D 孔隙网。因此，进一步统计了基体约束

下 2D 孔隙的变化规律，如图 26 所示。由图可知，相比于自由涂层，基体约束下的层间孔隙急剧减

小，这表明了层间孔隙的愈合程度进一步加剧。相反，层内裂纹则在初期呈现出了轻微的增长，随

后略微减小。这种现象主要是因为基体约束下孔隙的变形是相关的，如图 27 所示。当涂层附着于基

 

 
图 24 短时间热处理导致的弹性模量演变[66] 

Figure 24 Changes of elastic modulus caused by thermal exposure in short duration [66] 

 

 
图 25 短时间热处理导致的微观硬度的演变[66] 

Figure 25 Changes of hardness caused by thermal exposure in short duration [66] 

 
图 26 短时间热处理导致的 2D 孔隙密度的演变[66]：(a) 层间孔隙；(b) 层内裂纹 

Figure 26 Changes of 2D pore length density caused by thermal exposure in short duration [66]:  
(a) inter-splat pores; (b) intra-splat cracks 
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体时，基体会在涂层面内施加应变，因此涂层横向会受到拉应变作用，而纵向则随之受到压应变作

用。基于此，层间孔隙在纵向压应变的作用下进一步变窄。基于热障涂层的烧结机制，这些较窄的

区域使得孔隙由于多点接触而造成了加速愈合，因此基体约束效应造成了层间孔隙更显著的愈合。

与此相反，基体施加于涂层的横向拉应变一方面造成了若干纵向裂纹的进一步开裂；另一方面，这

种拉应变增宽了大部分纵向裂纹，从而一定程度上延缓了纵向裂纹的愈合。因此，基体约束下纵向

裂纹会呈现先增长、随后缓慢降低的趋势。采用扫描电镜原位观察的方法观察基体约束下 2D 孔隙

的愈合行为，可以发现横向孔隙加速愈合，而纵向裂纹延缓愈合，如图 28 和图 29 所示。这与上述

统计结果是一致的。 

基于以上分析可知，涂层和基体之间的热失配应力首先导致涂层微结构在升温阶段进一步发生

变化。随后，基体施加于涂层的约束效应会进一步导致微结构在保温阶段发生各向异性演变。当涂

层刚度增加到一定程度时，涂层内部会形成一些相对较大尺度的裂纹来释放应变，同时伴随着微观

尺度裂纹的大量愈合，如图 30 所示。 

2.3 热障涂层跨尺度服役机理 

热失配应力导致的涂层结构变化如图 31 所示。对于低刚度涂层而言，涂层的宏观结构并未观察

到明显变化。相反，随着涂层刚度的增加，热失配应变导致涂层出现了一些相对较大尺度的纵向裂

 

 
图 27 短时间热处理导致的 2D 孔隙的演变机制[66] 

Figure 27 Mechanisms of morphology changes in inter-splat pores and intra-splat cracks during thermal 
exposure for short time [66] 

 

 
图 28 短时间热处理导致的 2D 层间孔隙愈合的原位观察[66] 

Figure 28 In-situ observations of 2D inter-splat pores during short thermal exposure[66] 



 340  李广荣 等, 热障涂层高温跨尺度服役机理及多维度结构设计 第 39 卷
 

 

纹。从裂纹的高倍图像可以看出，这些大尺度纵向裂纹实际上也是由一个区域内的纵向裂纹和层间

孔隙相互连通而形成的。图 32 给出了不同涂层中 2D 孔隙密度的变化。可以看出，就层间孔隙密度

而言，低刚度涂层显示了较明显的增长，而高刚度涂层则无明显变化；对于层内裂纹而言，其变化

程度则随着层间结合率的增加而增加。 

图 33 显示了热失配应力导致的涂层宏观和微观弹性模量的变化。对于微观弹性模量而言，尽管

低刚度涂层的宏观结构并未出现明显的变化，但是它们的微观弹性模量均有明显的降低；相反，尽

管高刚度涂层出现了一些相对较大尺度的裂纹，其微观弹性模量的变化是相对较小的。对于宏观弹

性模量而言，当基体预热温度较低时，涂层主要发生的是相对分散的微观结构变化，其宏观弹性模

量的降低主要是由于其内部多尺度的结构变化引起。而当基体预热温度较高时，涂层主要发生的是 

 

  
图 29 短时间热处理导致的 2D 层间裂纹愈合的原位观察[66] 

Figure 29 In-situ observations of 2D intra-splat cracks during short thermal exposure[66] 

 

 
图 30 长时间热处理导致大尺度裂纹的出现[66,67] 

Figure 30 Formation of large-scaled cracks caused by long thermal exposure [66,67] 
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图 31 热处理导致的涂层结构的变化[68,69]：(a) 低刚度涂层低倍断面；(b) 低刚度涂层高倍断面；(c) 中刚

度涂层低倍断面；(d) 中刚度涂层高倍断面；(e) 高刚度涂层低倍断面；(f) 高刚度涂层高倍断面 
Figure 31 Changes of coating structure caused by thermal exposure [68, 69]: (a) weakly-stiffened cross-section at 

low magnification; (b) weakly-stiffened cross-section at high magnification; (c) moderately-stiffened 
cross-section at low magnification; (d) moderately-stiffened cross-section at high magnification; (e) highly- 

stiffened cross-section at low magnification; (f) highly-stiffened cross-section at high magnification 

 

 
图 32 热处理导致的层间孔隙和层内裂纹密度变化[69]：(a) 层间孔隙密度；(b) 层内裂纹密度 

Figure 32 Changes of 2D pore density caused by thermal exposure [69]: (a) inter-splat pores; (b) intra-splat cracks 
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相对集中的宏观结构变化，其宏观弹性模量的显著降低主要归咎于纵向大尺度裂纹的出现。涂层不

同尺度的力学性能变化与其 2D 孔隙密度的变化规律 (图 32) 一致。 

图 34 和图 35 分别给出了高温下沉积的单个扁平粒子在热处理后层间和层内裂纹的变化。可以

看出，当层间结合区域增大时，层间裂纹的扩展减弱，同时层内裂纹逐渐扩展；而当扁平粒子与基

 

 
图 33 热处理导致的涂层力学性能变化[69]： 

(a) 宏观横向弹性模量; (b) 微观横向弹性模量; (c) 微观纵向弹性模量 
Figure 33 Changes of mechanical properties caused by thermal exposure [69]: (a) in-plane elastic modulus at 

macro-scale; (b) in-plane elastic modulus at micro-scale; (c) out-plane elastic modulus at micro-scale 

 

 

图 34 不同温度沉积的 YSZ 扁平粒子与基体界面在热处理后的变化[68,69]：(a) 300C 沉积，热处理前； 
(b) 300C 沉积，热处理后；(c) 600C 沉积，热处理前; (d) 600C 沉积，热处理后 

Figure 34 Changes of interfaces formed at different temperatures between splats and substrate after thermal 
exposure [68,69]: (a) interface formed at 300C before thermal exposure; (b) interface formed at 300C after 

thermal exposure; (c) interface formed at 600C before thermal exposure; (d) interface formed at 600C after 
thermal exposure 
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体全部结合时，层间裂纹形核则较为困难。此时，层内裂纹扩展变得显著。这正是涂层在热服役过

程中结构动态演变的基础。具体而言，层间力的传导主要通过层间有限的结合区域传递，因此层间

裂纹的扩展往往优先于层内裂纹。当结合率较低时，层间裂纹扩展后，残余的结合区域往往无法足

以造成层内裂纹的扩展；而当结合率逐渐增高时，层间裂纹扩展后，残余的结合区域还可以造成一

些层内裂纹的扩展。 

当 APS YSZ 涂层的结合率较低的时候 (例如初始喷涂态)，涂层内的结构变化尽管是多尺度的，

但仍然没有较大尺度的裂纹出现。涂层内微观尺度结构变化 (层间裂纹的扩展) 和中尺度的裂纹较分

散地分布于涂层内，这就使得涂层的微观弹性模量和宏观弹性模量均有了一定程度的降低。同时，

由于涂层整体协调应变的能力较强，因此，这些相对微观的结构变化不会进一步扩展为更大尺度的

裂纹，这就是涂层宏观形貌没有明显变化的原因。 

当涂层的结合率提高时，层间和层内裂纹在某一区域的集中扩展往往形成大尺度的裂纹。值得

一提的是，尽管涂层的层间结合率显著提高，但是涂层的分布仍然是不均匀的。在等离子喷涂过程

中，扁平粒子的随机堆叠和部分未融粒子的存在导致了先沉积的涂层在沉积结束后往往呈现出粗糙

表面[70,71]。当后续的液滴撞击到粗糙的先沉积涂层时，残存在凹区的等离子气体将会阻止液滴与下

层之间的充分结合[72,73]。这就导致了涂层的一些区域中总是存在着一些弱结合界面。由于涂层整体

协调应变能力降低，因此涂层在应力作用下，结构的变化将会集中于这些结合较弱的区域，从而导

致一定区域内相对较大尺度的纵向裂纹形成。这就是其大尺度纵向裂纹往往是由该区域内的层间和

层内裂纹曲折贯通而成的原因。当结合率提高至接近层间完全结合，则层间裂纹的形成要难于层内

裂纹的扩展，因此结构的变化将以层内裂纹扩展为主。这种集中的大尺度裂纹显著降低了涂层宏观

 

 
图 35 不同温度沉积的 YSZ 扁平粒子内的裂纹在热处理后的变化[68,69]：(a) 300C 沉积，热处理前；(b) 300C

沉积，热处理后；(c) 600C 沉积，热处理前；(d) 600C 沉积，热处理后 
Figure 35 Changes of intra-splat cracks formed at different temperatures after thermal exposure [68,69]: (a) cracks 
formed at 300C before thermal exposure; (b) cracks formed at 300C after thermal exposure; (c) cracks formed 

at 600C before thermal exposure; (d) cracks formed at 600C after thermal exposure 
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的弹性模量，而对微观弹性模量则影响较小。 

图 36 示出了热障涂层经历约 90 次热循环后的表面和断面形貌。从其高温下的表面照片可以看

出，热障涂层陶瓷层发生了局部区域的脱落。而从脱落区域的断面形貌可以看出，残余的陶瓷层厚

度只有约 300 μm ~ 400 μm，明显小于初始喷涂态的厚度 (~ 500 μm)。更重要的是，在陶瓷层和粘结

层的界面处并未发现明显的界面裂纹。由此可知，热障涂层失效主要是由于陶瓷层靠近表面部分层

的脱落而引起的。据报道，在热循环测试范围内，陶瓷层相变和热氧化物层 (Thermal Growth Oxide, 

TGO) 生长的检测结果均表明其并未显著影响热障涂层的失效，因此热障涂层的失效可归结为陶瓷

层的显著烧结[74]。因此，这里所揭示的陶瓷层结构动态演变机制可以有效地解释烧结导致的涂层局

部脱落。 

 

 
图 36 热循环后的热障涂层表面及断面形貌[69]：(a) 高温下的表面宏观形貌；(b) 断面微观形貌 

Figure 36 (a) Surface and (b) cross-sectional morphologies of TBCs after thermal cyclic test [69] 

 

在梯度热循环测试中，热障涂层陶瓷层沿厚度方向不同区域将会经历不同的烧结温度。因为较

高的热暴露温度往往会加速烧结进行[31]，因此陶瓷层从底面到顶面的烧结程度将会逐渐增加。图 37

示出了热障涂层未脱落区域的陶瓷层断面形貌及相应区域的微观弹性模量。为了便于分析，将陶瓷

层大致分为三个区域：底部、中间和顶部。梯度热循环造成涂层断面的微观弹性模量从~ 70 GPa 增

长到了~ 90 GPa，这与之前报道的陶瓷层部分脱落时的弹性模量一致[74]。在热循环测试结束后，陶

瓷层底部发生的主要结构变化是相对分散的小尺度层间和层内裂纹扩展；而陶瓷层的顶部则类似于

结合率较高的涂层，因此热失配应力导致了一些相对较大尺度的纵向裂纹形成。 

在梯度热循环以后，涂层内部梯度的烧结行为使得其整体类似于一个刚度较大的顶部区域连接

于刚度较小的下部区域。而陶瓷涂层的局部脱落可能与这两个区域界面处的裂纹扩展连接相关。从

体系能量的角度来看，涂层裂纹扩展的判据主要是[75]： 

ICI GG   (3)
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式中， GI 为应变能量释放率，GIC 为临界应变能量释放率，h 为涂层表面到涂层内裂纹扩展处的垂

直距离，Ex为裂纹尖端的局部弹性模量，ε为应变， 为泊松比。 

就某一裂纹的扩展而言，只有当其应变能量释放率大于界面的临界应变能量释放率时，裂纹才

会扩展。对于陶瓷层顶层，烧结导致涂层刚化的同时提高了涂层的 GI 和 GIC，这就意味着层间裂纹
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扩展的驱动力和阻力同时增加。然而，其下部区域由于烧结导致的刚化程度较小，因此其层间裂纹

扩展的阻力增加必然小于顶层部分驱动力的增加[74]。在这种机制下，顶部和下部区域的界面就会成

为已经存在的层间裂纹扩展连接的主要区域，从而在涂层内部形成一些大尺度的界面裂纹。当这种

界面裂纹和陶瓷层顶部的纵向裂纹相连接时，就会导致陶瓷层的局部脱落，如图 38 所示。 

 

 
图 37 陶瓷层断面不同区域微观形貌及横向弹性模量[69]：(a) 陶瓷层断面形貌；(b) 陶瓷层断面顶部区域

的微观形貌；(c) 陶瓷层断面底部区域的微观形貌；(d) 不同区域的弹性模量 
Figure 37 Microstructure and elastic modulus at different regions of the ceramic coatings [69]:  

(a) an overview of the cross-section; (b) microstructure of top region; (c) microstructure of bottom region;  
(d) elastic modulus at different regions 

 

 
图 38 热循环过程中热障涂层陶瓷层局部剥离示意图[69] 

Figure 38 Schematics of the failure mechanism of TBCs during the gradient thermal cyclic test [69] 
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3 高性能热障涂层的多维度结构设计 

等离子喷涂陶瓷涂层内部片层结构及 2D 孔隙贯通网对涂层的性能演变起着主导作用。在热循

环过程中，一方面，烧结导致的涂层刚化显著降低了涂层的纵向隔热能力和横向协调应变能力；另

一方面，热失配应力作用于不断刚化的涂层又会导致大尺度纵向裂纹的出现，可起到释放应力改善

应变容限的作用。基于对此结构演变机制的认知，可以从两方面着手来进行热障涂层结构优化设计：

其一，降低涂层由于孔隙愈合而导致的刚化速率，以达到延缓隔热性能及协调应变能力衰减的目的；

其二，制造纵向裂纹增强涂层应变容限，释放由于膜基热失配等因素而累积的弹性应变能，以达到

增加涂层服役寿命的目的。 

3.1 烧结收缩局域化效应造孔机理及抗烧结涂层设计制备 

等离子喷涂陶瓷涂层在热暴露的过程中，初始烧结阶段 (阶段 I) 在极短的时间内往往完成了总

体力学增量的 70% 以上。因此，如何有效抑制涂层的初期烧结将对延缓涂层性能的衰退起到至关重

要的作用。初期极快速的烧结主要是由于层间孔隙极窄区域的多点接触愈合而引起的。因此，延缓

涂层烧结速率的思路就是尽量减小层间孔隙的极窄区域，即使得孔隙愈合尽可能地按照第二阶段 

(阶段 II) 的模式进行。基于以上思路，本章通过分析等离子喷涂纳米结构涂层的烧结机制，揭示烧

结收缩局域化效应造孔机理，提出抗烧结涂层的设计制备方法。 

图 39 显示了双模纳米结构热障涂层的热、力学性能演变。可以看出，力学和热学性能在双对数

 

 
图 39 纳米结构涂层性能演变双对数曲线图 (图中温度为热暴露温度) [79]： 

(a) 硬度；(b) 弹性模量；(c) 热导率 
Figure 39 Double logarithmic evolutions of properties of nanostructured coatings: (a) hardness; (b) elastic 

modulus; (c) thermal conductivity (The temperatures in figures refer to thermal exposure temperatures) 
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坐标下尽管呈现出了线性的演变，但其动力学明显具有双阶段特征，分割线约位于 10 h ~ 20 h 之间。

由于纳米结构涂层包含片层区和纳米区两部分，因此有必要分别从这两方面探究涂层的阶段性演变

机制。 

层间 2D 孔隙的演变如图 40 所示。可以看出，片层区 2D 孔隙的演变规律与传统 YSZ 涂层类似。

在整个热暴露过程中，2D 孔隙发生了明显的愈合，且初期层间孔隙快速愈合，随后层间和层内孔隙

以较慢速率愈合。纳米区的演变情况如图 41 所示。可以看出，在初始喷涂态，纳米区呈现出了较疏

松的结构，与周围的片层区结合良好。随着热暴露的进行，纳米区发生了显著的烧结收缩，在纳米

区和片层区的部分界面也出现了一些较大尺度的孔隙。 

基于以上分析和研究可以认为，等离子喷涂纳米结构涂层的烧结行为是由纳米区和片层区共同

组成的，整体表观结构的演变如图 42 所示。在初始阶段，层间孔隙由于多点接触愈合而呈现出了极

快速的动力学；在随后较长时间热暴露中，层间孔隙和层内裂纹则按照单边界推进的模式愈合[26]。

层间孔隙的愈合导致了层间结合率的增强，这使得抛光断面的样品制备过程中涂层内弱结合片层的

剥落减少[49,50]，因此涂层的表观孔隙率在初始阶段 (阶段 I) 会降低。除了片层区，纳米区的烧结同

样对涂层的结构性能变化起到重要作用。在长时间的热暴露过程中，初始态疏松的纳米区显著烧结

收缩，导致了纳米区和片层区的部分界面出现了一些大尺度孔隙。这就是涂层的表观孔隙率在随后

阶段 (阶段 II) 会呈现出增大趋势的原因。这些大尺度孔隙的出现可延缓涂层性能的衰减[76]、增加

涂层的寿命[77,78]。 

 

 
图 40 纳米结构涂层 2D 孔隙密度的演变 (图中温度为热暴露温度) [79,80]： 

(a) 0 ~ 500 h；(b) 0 h ~ 20 h；(c) 双对数曲线 
Figure 40 Changes of 2D pore density of nanostructured coatings during thermal exposure [79,80]: 

(a) 0 h ~ 500 h; (b) 0 h ~ 20 h; (c) double logarithmic curves 
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图 41 纳米区随热暴露时间的形貌演变[80]：(a,b) 0 h; (c,d)10 h; (e,f) 200 h; (g) 500 h。左侧为二次电子形貌，

右侧为背散射电子形貌 
Figure 41 Secondary electron morphologies (left) and bckscattered electron morphologies (right) showing the 
morphological evolutions of nanozones during thermal exposure [80]: (a,b) 0 h; (c,d)10 h; (e,f) 200 h; (g) 500 h 
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纳米结构涂层的烧结机制为设计大尺度抗

烧结的 2D 孔隙提供了新思路。在涂层内部引入

若干纳米区，在随后的热暴露过程中，由于烧结

过程中收缩局域化效应而形成了一些大尺度的

孔隙，如图 43 所示。具体而言，烧结引发的收

缩同时发生在纳米区和片层区。对于这两个区域

的内部而言，烧结引发的收缩方向是一致的。但

是相邻的纳米区和片层区的烧结收缩方向可能

会恰好相反，这就导致了不同区域的界面出现了

一些大尺度孔隙。这就是基于烧结收缩局域化效

应的造孔机理。基于此优化的结构设计所得到的

涂层将会在初始态具有更高的隔热性能。在热服

役过程中，大尺度孔隙的形成将会一定程度抵消

微观 2D 孔隙愈合的影响，从而显著延缓性能衰

退。通过纳米区的尺度和分布的设计，甚至可能

使涂层在热暴露中具有性能自强化的功能。 

 

 
图 43 基于烧结收缩局域化效应的造孔机理[80] 

Figure 43 Mechanism of newly-formed pores based on sintering-induced contraction [80] 

3.2 热失配/淬火协同造孔机理及高应变容限涂层设计制备 

在热循环过程中，烧结导致的刚化严重降低了涂层协调应变能力，导致了涂层内部一些大尺度

纵向裂纹的出现，从而加速了涂层的失效。因此，如何在热服役过程中保持涂层的应变容限是长寿

命热障涂层结构设计的关键所在。相关学者曾设计出了具有大尺度纵向裂纹 (Dense Vertical Cracks, 

DVC) 结构的陶瓷隔热层，显著提高了热障涂层的服役寿命[81,82]。然而，DVC 结构的获取是建立在

相对致密结构基础上的，故而该结构显著牺牲了涂层的隔热性能。本章提出的制备具有大尺度纵向

裂纹高隔热高应变容限陶瓷层结构设计与制备方法，揭示了该方法热失配与淬火协同造孔机理，旨

在保证热障涂层高隔热性能的基础上，显著提高热障涂层的应变容限，实现热障涂层高隔热长寿命

的结构优化设计。 

图 44 和图 45 分别示出了 YSZ 涂层在高温急冷后的表面和抛光断面形貌。可以看出，在高温极

冷条件下形成了一些较大尺度的裂纹。从宏观角度说，裂纹的取向近似垂直于涂层表面方向。然而，

 
图 42 纳米 YSZ 涂层表观孔隙率 

随热暴露时间的演变[79] 

Figure 42 Changes of apparent porosity of 
nanostructured YSZ coating during  

thermal exposure [79] 
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从裂纹的高倍图像中可以发现，这些裂纹实际上是由涂层内部已有的微观层间孔隙和层内裂纹曲折

贯通而形成。而之前报道的 DVC 结构[81]，其内部裂纹则是垂直贯通的，如图 46 所示。这是因为

DVC 结构是基于致密涂层而形成。 

 

 
图 44 YSZ 涂层在高温急冷后的表面形貌：(a) 低倍；(b) 高倍 
Figure 44 Surface morphologies of rapidly-quenched YSZ coatings:  

(a) low magnification; (b) high magnification 
 

 
图 45 YSZ 涂层在高温急冷后的断面形貌：(a) 低倍；(b) 高倍 

Figure 45 Cross-sectional morphologies of rapidly-quenched YSZ coatings:  
(a) low magnification; (b) high magnification 

 

 
图 46 包含 DVC 的涂层断面形貌[81]：(a) 低倍；(b) 高倍 

Figure 46 Cross-sectional morphologies of a dense-vertically-cracked coating:  
(a) low magnification; (b) high magnification 
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4 结论与展望 

本文在深入理解 APS 陶瓷涂层本征层状结构特征的基础上，首先建立了相应的结构模型，研究

了涂层结构与力学性能之间的关系；然后通过实验与理论分析相结合的方式，从涂层微观结构演变

角度系统研究了烧结和热失配应力两个单因素对涂层结构变化的影响规律；进而通过阐明烧结和热

失配应力对涂层结构变化的协同作用规律，揭示了涂层在热服役过程中的结构动态演变机制，澄清

了热障涂层在梯度热循环过程中的陶瓷层局部剥落失效机理；最后基于涂层的结构动态演变机制，

发展了低导热高应变容限热障涂层新结构的设计与制备方法。 

热障涂层的纵向隔热能力和横向缓和热应变的能力是其稳定高效运行的关键。涂层在热服役中

的烧结和热失配应力导致的结构变化是涂层性能衰退甚至失效的主要因素。本文通过揭示全周期完

整烧结机制和结构动态演变机制，澄清了涂层内部 2D 孔隙愈合在涂层烧结刚化过程中的主导作用。

基于此，本文从造孔角度发展了低导热高应变容限热障涂层新结构的设计与制备方法。为了进一步

完善形成高隔热长寿命热障涂层的制备工艺体系，还可对新结构涂层进行热循环寿命试验，以明确

掌握本文提出的新结构涂层在寿命等方面的具体优势，为新结构涂层实际应用提供更多基础数据。 
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