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摘 要：通过应用缺陷化学和材料检测手段对不掺杂 TiO2 陶瓷气孔形成的机理进行研究。以锐钛矿 TiO2 粉体为 

原料，采用传统电子陶瓷工艺制备了不掺杂 TiO2 陶瓷，应用 SEM、EDS和 XPS测试在 1 300、1 350和 1 400℃ 

烧结的不掺杂 TiO2 陶瓷样品的显微结构、化学组成和离子价态；根据不掺杂 TiO2 陶瓷晶粒的缺陷化学方程式和 

电中性条件，计算 TiO2 晶粒的缺陷浓度；基于点缺陷热力学方法，计算不掺杂 TiO2 陶瓷晶界的氧空位分布。结 

果表明：随烧结温度的升高，颗粒间的气孔逐渐减小，而晶粒中的气孔则逐渐长大，这是由于氧空位浓度随温度 

的增加而增加引起的。不掺杂 TiO2 陶瓷的氧空位在晶界出现偏析行为，并随烧结温度的增加，晶粒中的氧空位浓 

度和晶界氧空位浓度均随之增加。不掺杂 TiO2 陶瓷中存在三价钛离子和晶界吸附氧，三价钛离子浓度和晶界吸附 

氧含量随烧结温度的增加而增加。不掺杂 TiO2 陶瓷晶粒和晶界中存在较多气孔，主要起源于高温烧结过程中晶格 

氧的挥发和氧空位在晶界的偏析。 
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Abstract: The formation mechanism of pores in undoped TiO2 ceramics were investigated through defects chemistry and 

materials testing methods. The undoped TiO2 ceramics samples were prepared from anatase TiO2 powders by traditional 
solid­state  sintering  method.  The  microstructure,  chemistry  composition  and  ionic  valence  of  undoped  TiO2  ceramics 

sintered at 1300, 1350 and 1400℃ were tested by SEM, EDS and XPS. According to the defects chemistry formula and 
electric neutrality conditions of undoped TiO2  grains,  the defects concentration in grains were calculated. Based on the 

point defects thermodynamic method, the oxygen vacancy distribution at the grain boundaries were obtained. The results 
show that the gas holes among grains reduce in scale while the pores in grain grow up with rising sintering temperature. 

The oxygen vacancies in undoped TiO2 ceramics segregate at grain boundaries. With increasing the sintering temperature, 
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the  oxygen  vacancy  concentration  of  both  grains  and  grain boundaries  increase.  There  exist  trivalence Ti 3+  and  grain 

boundaries absorbed oxygen in undoped TiO2 ceramics samples. Both absorbed oxygen content in grain boundaries and 
Ti 3+ concentration increase with increasing sintering temperature. There are much pores in grains and grain boundaries of 

undoped  TiO2  ceramics  samples.  The  pores  are  mainly  originated  from  the  lattice  oxygen  volatilization  and  oxygen 
vacancies segregation at grain boundaries during high­temperature sintering. 
Key words: TiO2 ceramic; defect chemistry; pores; microstructure 

TiO2 陶瓷是一种具有多种功能的电子陶瓷，在各 

个领域有着广泛的应用。电子功能陶瓷常采用干压成 

型工艺，这是由于干压成型的陶瓷坯体致密度高、成 

瓷密度高、瓷件内部气孔少和自动化程度高等优点， 

得到了快速发展。然而，干压成型的陶瓷件表面或内 

部气孔在生产过程中也时有发生，影响了电子功能陶 

瓷的质量和稳定性。陶瓷材料的气孔大小、气孔类型、 

气孔形态、气孔率和气孔聚集态与显微结构、电学性 

能、磁性性能和力学性能等均有非常密切的关系，是 

材料的重要性能指标 [1−3] 。通常采用光学显微镜、电子 

显微镜来检测、评价陶瓷中的气孔，还采用小角度中 

子散射和漫辐射传输方法表征孔的形态和孔的微结 

构 [4−5] 。为了更深入地研究气孔的形成机理和规律，提 

出了在高温烧结过程中气孔形成的数学模型和变化规 

律 [6−7] 。景晓宁等 [8] 采用二维相场模型模拟固相陶瓷烧 

结后期，晶粒和气孔耦合生长演化过程，研究结果表 

明：气孔对晶界迁移和晶粒生长均产生钉扎作用。气 

孔的迁移、 生长是与晶粒和晶界等显微结构密切相关。 

气孔的分布也与显微结构有关，圆形气孔位于两个晶 

粒之间，非圆形气孔至少位于  3 个晶粒之间 [9] ，而且 

气孔会向晶粒内部迁移 [10] ，并直接影响陶瓷的晶粒生 

长和致密化，最终影响陶瓷的显微结构和物理性能。 

这些理论与模型的建立为调控陶瓷的结构和性能的研 

究奠定了坚实的基础。 

陶瓷中气孔产生的原因是多方面的 [11] ，主要包括 

原料粉体的粒度与纯度、 粉体的级配方案、造粒工艺、 

成型工艺和烧结工艺等，而提高原料纯度、减少原料 

水分、控制有机物添加量、改进造粒、成型与烧结工 

艺、提高排胶和烧结温度的时间可以有效降低气孔 

率，提高陶瓷的物理性能。目前，陶瓷气孔的起源于 
4 种机制：颗粒间隙的空气、添加有机物及杂质的挥 

发、相变引起的位错和晶界迁移形成的应力。由以上 
4 种机制形成的气孔一般位于晶界、三叉晶界和四叉 

晶界，并随着烧结温度的增加和烧结时间的延长，气 

孔数量会减少，并逐渐沿晶界排除达到陶瓷致密化的 

目的 [12] 。在烧结初期，气孔和晶粒共同演变以降低总 

的表面能和晶界能。当原子沿着晶界向气孔扩散时气 

孔将会收缩。原子从脱离一个晶粒然后又与另一个晶 

粒结合而使晶粒生长。如果原子沿晶界扩散快，气孔 

将消失，大多数晶粒生长，通过烧结形成致密小晶粒 

陶瓷。当晶界迁移较快时，气孔无法维持原状，因此 

气孔将与晶界分离，最后形成多孔的粗晶粒陶瓷。而 

位于晶粒内部的气孔只有通过晶格扩散才能消除，但 

这个过程比晶界迁移要慢得多 [10] 。本文作者研究发现 

不掺杂 TiO2 陶瓷的气孔一般位于晶粒， 并且随烧结温 

度和烧结时间的延长很难消除，这可能是不掺杂 TiO2 

陶瓷在高温烧结过程中形成的点缺陷引起的。 

比较常见的  TiO2 两种结构为锐钛矿型和金红石 

型，在高温锐钛矿型转变为金红石型。锐钛矿  TiO2 

的点缺陷有这样的规律：在低温高氧分压下  Schottky 
缺陷占优；在高温低氧分压，Frenkel缺陷占优 [13] 。在 

金红石  TiO2 中主要存在以下点缺陷：钛间隙  Tii、钛 

空位 VTi、氧间隙 Oi 和氧空位 VO，并且随温度增加， 

缺陷形成能降低，有利于点缺陷的形成 [14−15] 。本文作 

者以锐钛矿 TiO2 为原料，在高温烧结过程中，锐钛矿 

转变为更稳定的金红石 TiO2。且随着温度的升高，锐 

钛矿的晶格应力能和八面体位错能增加，锐钛矿的晶 

格位错有利于向金红石相转变 [16] 。经高温烧结的 TiO2 

陶瓷中存在很多点缺陷，这些点缺陷对电子结构和电 

学性能有较为明显的影响，但对气孔的产生与运动是 

否有关联的研究鲜见相关报道。结果表明：点缺陷， 

特别是氧空位对于气孔形成具有直接影响。由于晶界 

原子排列比较疏松， 晶界成为氧空位扩散的快速通道， 

此时，通过压应力和毛细管力的作用，氧空位沿着晶 

界运动直接导致多个小气孔在晶界的扩散、融合、长 

大最后形成较大的气孔 [6] 。本文作者将采用缺陷化学、 
SEM、EDS 和 XPS 检测手段研究不掺杂 TiO2 陶瓷的 

氧空位与气孔形成的关联性， 探讨不掺杂 TiO2 陶瓷气 

孔的形成机理。 

1  实验 

以分析纯的锐钛矿 TiO2 粉体为原料， 采用传统电
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子陶瓷工艺一次烧成法制备 TiO2 陶瓷样品。 将称量好 

的分析纯锐钛矿 TiO2、玛瑙球、无水乙醇和去离子水 

按照一定比例加入玛瑙罐中， 以 250 r/min 的转速在行 

星式球磨机研磨 8 h， 研磨后得到的浆料经烘干和造粒 

后，在 140 MPa下干压成型制备成直径为 13 mm，厚 

度为 1.0~1.5 mm的 TiO2 素坯圆片，在 650℃排胶后， 

分别在 1 300、1 350和 1 400 ℃和大气气氛进行无压 

烧结 4 h得到直径为 10 mm左右、厚度为 1 mm左右 

的 TiO2 陶瓷样品。 

用 Philip ESEM X30扫描电镜测试样品的显微形 

貌，包括晶粒大小、气孔形态与分布。用 EDAX EDS 
能谱仪测试样品的化学组成， 包括晶粒、 晶界和三叉晶 

界的化学组成。用 XPS 光电子能谱仪检测 TiO2 陶瓷 

中 O和 Ti的电子结构与离子价态，包括 Ti 3+ 和 Ti 4+ 的 

相对含量、晶格氧和吸附氧随烧结温度的变化规律。 

2  结果与讨论 

2.1  显微结构与组成 

图 1和表 1所示为不掺杂TiO2 样品的显微结构与 

组成。图  1(a)为不掺杂  TiO2 素坯在  650 ℃排胶后的 
SEM像，可以看出颗粒之间存在明显的气孔。图 1(b) 
所示为在 1  300 ℃烧结的不掺杂 TiO2 的 SEM像，可 

以看出，晶粒明显长大，气孔数量减少，原来存在于 

颗粒间的气孔在晶粒生长过程中发生迁移、扩散和改 

变，在晶粒间形成一些较大的气孔。特别注意到，在 

图  1(b)中晶粒存在一些较小的气孔。图  1(c)所示为在 
1 350℃烧结的不掺杂 TiO2 的 SEM像， 晶粒间的气孔 

比较少，但晶粒中的气孔却越来越多。图 1(d)所示为 

图 1  不掺杂 TiO2 样品的显微结构与组成 

Fig.1  Microstructures and EDS spectra of undoped TiO2 samples: (a) After binder removal; (b) Sintered at 1 300  ; (c) ℃  Sintered at 

1 350℃; (d) Sintered at 1 400℃; (e) Schematic diagram of positions; (f) EDS spectra of positions in Fig.(e)
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在 1  400 ℃烧结的不掺杂 TiO2 样品的 SEM像，晶粒 

和晶界中存在许多气孔，气孔大都为圆形，直径最大 

为 3 μm左右，最小为 0.5 μm左右。由图 1(a)~(d)可以 

看出：颗粒间的气孔随着烧结温度和时间的延长，在 

晶界迁移的带动下，气孔数量会减少，在界面形成较 

大的气孔，然后逐渐排除实现样品的致密化 [14] ，但随 

着烧结温度的升高，晶粒中的气孔数量、尺寸和深度 

都逐渐增加，很明显这不是颗粒间气孔演变而来，这 

可能是高温烧结过程中肖特基热缺陷大量形成氧空位 

导致的。且随着烧结温度增加，各种点缺陷的形成能 

降低，氧空位等点缺陷在晶粒中大量产生 [15] ，这些氧 

空位在晶界迁移过程中扩散、聚积和融合形成位于晶 

粒中的气孔。由于晶粒的气孔只有通过晶格扩散才能 

消除，而晶格扩散比晶界迁移要慢得多，因此晶粒中 

的气孔很难消除 [10] 。 

由图 1(e)和(f)以及表 1可知：不掺杂 TiO2 样品的 

晶粒由 Ti和 O组成， 而 Si和 Ca等杂质聚集在三叉晶 

界处。晶界和晶粒的能谱分析表明：Ti的相对含量高 

于面分析的平均组成，特别是点 2对应的晶界，其 Ti 
含量远大于平均组成，Ti含量的增加可以认为氧空位 

浓度较高，导致 O的挥发而产生的。 

三叉晶界由于 SiO2 和 CaO等氧化物的聚积， 其 O 
含量较高，导致 Ti与 O的组成与平均组成比较接近。 

同时晶界中存在氧吸附，使得三叉晶界中的氧空位减 

少，氧含量比晶粒中要高 [17] ，吸附气体与瓷体之间的 

电子转移即形成化学键。在低温时为物理吸附，而当 

温度较高时由物理吸附转变为化学吸附，由于晶界是 

氧扩散的快速通道，因此在晶界发生如式(1)反应，氧 

聚积在三叉晶界。 

× 
O 2 O 

1 
V +2e + O (g)=O 

2 
⋅⋅ ′  (1) 

式中： ⋅ ⋅ 
O V  为带 2个单位正电荷的氧空位的缺陷； × 

O O 
为在氧位不带电荷不形成缺陷的氧。 

2.2  缺陷化学 
2.2.1  晶粒的缺陷化学 

冯少新等 [18] 研究结果表明：金红石  TiO2  中 
Schottky点缺陷为本征缺陷，如式(2)。YANG 和 WU 
等 [19] 研究  TiO2  陶瓷烧结动力学发现其烧结过程的传 

质机制主要依赖于氧空位，金红石相  TiO2  在大气环 

境中高温热平衡状态的主要点缺陷是氧空位，其缺陷 

反应式如式(3)。随着烧结温度的增加，钛空位浓度会 

有一定程度增加但非常有限，且随着温度的升高，缺 

陷反应式(3)会向右进行生成大量氧空位， 由式(2)和(3) 
得知，氧空位浓度的增加会抑制钛空位浓度的增加。 

在 1400℃烧结的样品由于温度过高产生过多氧空位， 

氧气从晶粒排出而形成气孔导致晶粒中的  O 含量较 

低，因此可以认为图 2(a)和(b)中的气孔是由于有大量 

氧挥发而形成的。 

null  Ti O  V 2V ′ ′ ′ ′ + ⋅ ⋅  (2) 

2 2TiO  (g) O 
2 
1 3O V i 2T  2 O O Ti + + + ′ × ⋅ ⋅  (3) 

式中：null 表示完整晶体无缺陷状态；  Ti V ′ ′ ′ ′ 为带 4 个 

单位负电荷钛空位的缺陷；  Ti i T ′ 为三价钛占据钛位带 

一个单位负电荷的缺陷。 

根据不掺杂 TiO2 陶瓷在高温固相烧结的特征， 可 

以认为是属于非化学计量比或组分缺陷 TiO2−x。BAK 
等 [20] 详细研究了  TiO2 在不同温度和氧分压下的缺陷 

浓度。研究结果显示：随氧分压增加，电子  n、氧空 

位 ⋅ ⋅ 
O V  、三价间隙钛离子 − 

i Ti  和四价间隙钛离子 − 
i Ti  的 

浓度以及组分缺陷TiO2−x 中氧的减少量 x的值均减少， 

而空穴 p的浓度增加；随烧结温度的增加，各种缺陷 

表 1  不掺杂 TiO2 样品化学组成的 EDS分析 

Table 1  EDS analysis of chemical compositions of undoped TiO2 samples 

Mole fraction/% Position in 
Fig.1(e)  O  Ti  Si  Ca 

n(Ti)/n(O)  Remark 

Whole zone  60.03  39.97  0.67  Average composition 

1  23.60  76.40  3.24  Grain boundary composition 

2  60.19  36.00  2.59  1.22  0.60  Triple junction composition 

3  55.73  44.27  0.79  Grain composition 

4  67.93  31.19  0.48  0.40  0.46  Triple junction 

5  55.86  44.14  0.79  Grain composition
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浓度和  x 都增加。这可能是解释不掺杂  TiO2 晶粒中 
Ti的相对含量增加而 O的相对含量减少的原因之一。 

氧空位的增加意味着更多的 O从晶格中逸出，而与 O 
成化学计量比的 Ti 随着 O 的逸出进入 TiO2 晶格中的 

间隙位置而保持较高的 Ti含量。在 O分压较低时，间 

隙三价 Ti 离子浓度比间隙四价 Ti 离子浓度要高，在 

高氧分压三价间隙钛离子浓度较低，这主要是氧化性 

增强，使部分三价钛离子被氧化失去一个电子变成四 

价钛离子。 

本文作者制备的 TiO2 样品是在大气中烧结的， 根 

据 BAK等 [20] 的缺陷方程及其平衡常数考虑，在 1.01× 
10 5 Pa下，计算了在不同烧结温度不掺杂 TiO2 样品晶 

粒的缺陷浓度。不掺杂 TiO2 的缺陷化学如下： 

O O  2 O 
1 
O +V +2e 

2 
⋅⋅ ′  (4) 

O Ti 2O +Ti  3+ 
2 Ti +O +3e i ′  (5) 

O Ti 2O +Ti  4+ 
2 Ti +O +4e i ′  (6) 

null  e  h ⋅ ′ +  (7) 

式中：e′表示电子带一个单位负电荷；h ⋅ 表示空穴带 

一个单位正电荷。 

相应平衡常数的表达式如下： 
2 1/2 

1 O 2 = V (O ) K n p ⋅⋅   
   (8) 

3 3 
2 2 = Ti (O ) i K n p +   

   (9) 

4 4 
3 2 = Ti (O ) i K n p +   

   (10) 

i K np =  (11) 

式中：K为平衡常数；n为电子浓度；p为空穴浓度。 

缺陷化学理论的基础是质量作用定律，因此任何 

缺陷的形成和消失都可用准化学反应方程式加以描 

述。化学反应的平衡常数 K可表述如下： 

ln  S h K 
R RT 

Θ Θ ∆ ∆ 
= −  (12) 

通常  H Θ ∆ 和  S Θ ∆ 都是温度的函数， 但在不太十分 

严格的情况下，可把  h Θ ∆ 和  S Θ ∆ 视为常数，其取值见 

表 2，根据表 2 的热力学数据和温度可求解各个准化 

学反应的平衡常数， 计算得到如表 3所列的平衡常数。 

根据缺陷化学平衡方程式(4)~(7)可得到缺陷浓度 

和电中性条件，如式(13)~(17)。 

表 2  TiO2 缺陷平衡的热力学数据 [20] 

Table  2  Thermodynamic  quantities  related  to  defect 

equilibria in TiO2 
[20] 

Defect 
equilibrium 

Equilibrium 
constant 

S Θ ∆  / 
(J∙mol −1 ) 

h Θ ∆  / 
(kJ∙mol −1 ) 

(4)  K1  49  440 

(5)  K2  190.8  880 

(6)  K3  230  1 118 

(7)  Ki  −28  293 

表 3  不同温度下的缺陷反应平衡常数 

Table 3  Equilibrium constant of defect equilibria in TiO2 at different temperatures 

Temperature/℃  Ki  K1  K2  K3 

800  1.876 50×10 −16  1.377 86×10 −19  1.336 48×10 −33  3.865 04×10 −43 

900  3.085 88×10 −15  9.232 64×10 −18  6.000 69×10 −30  1.687 16×10 −38 

1 000  3.268 58×10 −14  3.195 55×10 −16  7.188 53×10 −27  1.374 59×10 −34 

1 100  2.454 90×10 −13  6.600 12×10 −15  3.066 58×10 −24  3.016 39×10 −31 

1 200  1.402 21×10 −12  9.036 72×10 −14  5.748 72×10 −22  2.328 77×10 −28 

1 300  6.417 55×10 −12  8.871 03×10 −13  5.539 85×10 −20  7.719 93×10 −26 

1 350  1.279 74×10 −11  2.501 01×10 −12  4.403 34×10 −19  1.074 94×10 −24 

1 400  2.448 84×10 −11  6.627 54×10 −12  3.092 10×10 −18  1.278 76×10 −23 

1 440  4.004 82×10 −11  1.387 24×10 −11  1.354 73×10 −17  8.354 31×10 −23 

1 500  8.034 24×10 −11  3.946 48×10 −11  1.096 40×10 −16  1.190 23×10 −21 

1 600  2.321 84×10 −10  1.942 36×10 −10  2.655 87×10 −15  6.827 20×10 −20 

1 700  6.025 62×10 −10  8.133 70×10 −10  4.657 22×10 −14  2.597 68×10 −18
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2 1/2 
O 1 2 V = (O ) K n p ⋅⋅ − −   

   (13) 

3 3 1 
2 2 Ti = (O ) i  K n p + − −   

   (14) 

4 4 1 
3 2 Ti = (O ) i  K n p + − −   

   (15) 

1 
i p K n − =  (16) 

3+ 4+ 
O 2 V 3 Ti 4 Ti i i  p n ⋅⋅       + + + =        (17) 

将式(13)~(17)联立起来，得到 

+ × + × + × − − −  5 4 
3 

5 3 
2 

5 / 2 2 
1  10 4 10 3 10 2  n K n K n K 

n n K i = /  (18) 

式(18)是一个多项式函数， 可利用 Excel软件的数 

值分析方法进行迭代求解，可求出不同温度下的缺陷 

浓度，计算结果如图 2所示。图 2表明：随温度增加， 

所有缺陷浓度均增加，这与  BAK 等 [20] 的研究结果是 

一致的。以上缺陷化学分析表明：三价钛离子浓度是 

随温度升高而增加， 这是由于  TiO2 晶格中Ti位上Ti 4+ 

获得一个电子被还原成 Ti 3+ ；Ti 4+ 则形成点缺陷  Ti i T ′ ， 

成为氧空位的补偿方式之一，如式(3)所示。 

图 2  不掺杂 TiO2 陶瓷的缺陷浓度随烧结温度的变化曲线 

Fig.2  Various curves of defect concentration of undoped TiO2 

vs sintering temperature T 

2.2.2  氧空位的晶界分布 

点缺陷是电子功能陶瓷的重要研究内容之一，晶 

粒和晶界中的缺陷分布都是影响显微结构和电学性能 

的主要因素之一。 由以上讨论可知， 晶粒中的点缺陷浓 

度随温度升高而增加， 而晶界的点缺陷分布则可根据晶 

粒内的缺陷化学方程和点缺陷热力学原理得到 [21−22] 。 

金红石TiO2 中的本征缺陷为Schottky(肖特基)点缺陷， 

如式(2)所示，体相电中性条件如式(19)所示： 

] V 4[ ] 2[V  Ti O ′ ′ ′ ′ = ⋅ ⋅  (19) 

根据点缺陷热力学的基本原理和  TiO2 的肖特基 

点缺陷， 可以得到 TiO2 陶瓷晶界的点缺陷氧空位和钛 

空位的浓度表达式 [23] ，如式(20)和(21)。 

Ti V 
Ti 

4 ( ) 
[V ]( ) exp 

G e x 
x 

kT 
Φ −   

′′′′ = −   
  

(20) 

O V .. 
O 

2 ( ) 
[V ]( ) 2 exp 

G e x 
x 

kT 
Φ +   

= −   
  

(21 ) 

式中：  Ti [V ]( ) x ′′′′ 为离开晶界中心  x 处的钛空位浓度； 
.. 
O [V ]( ) x  为离开晶界中心  x 处的氧空位浓度； 

Ti V G  为 

钛空位形成能，eV； 
O V G  为氧空位形成能，eV；  ( ) x Φ 

为离开晶界中心  x  处的静电势；k  为波尔兹曼 
(k=1.38×10 −23 J/K)；T为烧结温度，K；e为一个电子 

所带的电荷。 

由式(19)~(21)得出体相和边界之间不同的静电 

势： 

] [ 6 / 1 
O Ti  V V  G G eΦ − = ∞  =0.05  eV  (22) 

在式(20)和(21)中，x=0时，代表所在位置是晶界 

中心，x 就是距晶界中心的距离；当  x=∞时，代表晶 

粒内部，此时静电势将不再变化，晶界静电势的分布 

如式(23)。 

)] / exp( 1 [ ) ( δ x Φ x Φ − − = ∞  (23) 

式中：Φ(x)为离开晶界中心 x处的静电势；Φ∞为晶界 

中心电势为 0时晶粒内部的静电势； δ为 Debye长度， 

表示静电势的屏蔽能力的大小与屏蔽半径。Debye 长 

度可以由式(24)得到： 

1/ 2 
0 

2 2 
i i 

kT 
e N Z 
ε ε 

δ 
  

=   
∑     

(24) 

式中：ε0 为真空的介电常数，ε0＝8.854×10 −12 ；ε 为 
TiO2 的静态相关介电常数，ε＝120；Ni 为每种离子的 

浓度，cm −3 ；Zi 为每种离子的有效电荷。 

由式(24)可知，晶界静电势主要由晶粒静电势 Φ∞ 

和 Debye长度 δ决定。Φ∞与缺陷形成能、氧分压、掺 

杂以及温度有直接关系。Debye 长度 δ 随温度 T、离 

子浓度 Ni 和离子有效电荷 Zi 变化， 而离子浓度和离子 

电荷也是由缺陷化学、氧分压和掺杂等因素决定的。 

当氧空位形成能 
O V G  、钛空位形成能 

Ti V G  分别为 
2.2 eV和 2.5 eV， Debye长度为 80.2 Å时， 得到了 TiO2 

陶瓷的晶界静电势分布和晶界缺陷浓度，见图  3(a)和 
(b)。图 3(a)所示的静电势 Φ(x)，当距晶界中心的距离 
(x)与 Debye 长度(δ)的比值即 x/δ=4.65 左右时，Φ(x)
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图 3  以 Schottky 点缺陷为主的 TiO2 的晶界静电势和晶界 

缺陷浓度分布 

Fig.3  Electrostatic  potential(a)  and  defect  concentration 

distributions  at  grain  boundaries(b)  of  TiO2  with  Schottky 

disorder 

不再增加，这就是体相相对于晶界中心的静电势 Φ∞。 

空间电荷静电势为正，表明晶界中心表面存在过剩的 

负电荷，为维持整体电中性条件， 正电荷  .. 
O V  必须在空 

间电荷层偏析而负电荷  Ti V′′′′则空间电荷层耗尽， 图 3(b) 
表明氧空位在晶界空间电荷层偏析浓度比体相要高， 

相反地，钛空位在空间电荷层耗尽其浓度比体相低； 

钛空位  Ti V′′′′和氧空位  .. 
O V  浓度在体相保持电中性。 随温 

度增加，缺陷浓度增加，这是由于 Schottky缺陷是热 

缺陷，温度升高，缺陷形成能降低，缺陷浓度会大幅 

增加 [15] 。 

根据晶粒内的缺陷热力学和缺陷化学方程，可以 

得到晶粒内的平衡缺陷浓度，再联立空间电荷层的表 

达式， 即可得出点缺陷从晶界到晶粒内部的变化趋势。 

由点缺陷分析可知：随烧结温度增加，晶粒中的氧空 

位浓度增加，并在晶界偏析聚积，而使气孔生长，这 

就是随烧结温度增加，气孔率增加的原因。 

2.3  XPS分析 

高温烧结的  TiO2 样品中的钛离子价态可用  XPS 
来检测，其检测结果如图 4所示。图 4中四价钛离子 

的Ti 2p 1/2 能级的结合能 463.85 eV, Ti 2p 3/2 能级的结合 

能  458.12  eV，三价钛离子的  Ti  2p 1/2 能级的结合能 
463.12 eV, Ti 2p 3/2 能级的结合能 456.85 eV。三价和四 

价钛离子 Ti  2p 的 XPS 电子能谱的峰值与 ATUCHIN 
等 [24] 研究 Ti 离子的 XPS 结果是一致的。不同价态钛 

离子的 Ti 2p的 XPS结合能表明：随价态的增加，其 

对应的结合能会增加。在高温烧结过程中，大量氧空 

位的形成释放较多电子， 这些电子有可能被 TiO2 晶粒 

中 Ti位上的结合能较高的四价钛离子Ti 4+ 俘获变成结 

合能较低的三价钛离子 Ti 3+ 。图 4所示的 Ti2p的 XPS 
光电子能谱表明： 高温烧结 TiO2 陶瓷样品中是存在三 

价钛离子，这与缺陷化学方程式(3)和(5)是相吻合的。 

图 5 所示为不掺杂 TiO2 陶瓷的 O 1s 的 XPS 谱。 

图 4  不掺杂 TiO2 陶瓷 Ti 2p的 XPS谱 
Fig.4  XPS spectra of Ti 2p in undoped TiO2 

图 5  不掺杂 TiO2 陶瓷的 O 1s的 XPS谱 
Fig.5  XPS spectra of O 1s in undoped TiO2
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由图 5可以看出，O 光电子谱主要由两个光电子峰组 

成：一是结合能为 529.7 eV的 TiO2 中的晶格氧，二是 

结合能为 531.8 eV的吸附氧， 它与样品中氧空位有关， 

氧空位浓度越高吸附氧的 XPS峰就越明显。 由图 4可 

知，随烧结温度的增加吸附氧的含量增加，这与显微 

结构、缺陷化学和显微组成分析表明随烧结温度增加 

氧空位增加的结论是一致的。 不掺杂 TiO2 的半导化主 

要是高温氧空位导致的。 在 TiO2 样品表面主要存在晶 

格氧和吸附氧， 而在体相深处晶粒内部只存在晶格氧。 

图 5表明：不掺杂 TiO2 陶瓷样品中存在吸附氧，吸附 

氧来源于高温烧结过程中氧空位形成释放出的晶格 

氧。 

以上缺陷化学讨论和  XPS 检测可以证明存在氧 

空位，氧空位逐渐演变成气孔。氧空位在晶界扩散、 

迁移形成气孔的过程中，一部分从晶格挥发的氧会在 

晶界、三叉晶界或者样品表面成为吸附氧，吸附氧的 

化学环境与  TiO2 晶格中的晶格氧的化学环境是不一 

样的(见图  5)。不掺杂 TiO2 陶瓷的气孔是由于氧空位 

的偏析、扩散、聚集、融合和迁移的结果。 

3  结论 

1) 随烧结温度增加，颗粒间的气孔逐渐减少，而 

不掺杂 TiO2 陶瓷晶粒中的气孔则逐渐长大， 这由于氧 

空位浓度随温度增加而增加引起的。 
2) 不掺杂  TiO2 陶瓷的氧空位在晶界出现偏析行 

为，并随烧结温度增加，晶粒中的氧空位浓度和晶界 

氧空位浓度均增加。 
3) 不掺杂  TiO2 陶瓷中存在三价钛离子和晶界吸 

附氧，三价钛离子浓度和晶界吸附氧含量随烧结温度 

增加而增加。 不掺杂 TiO2 陶瓷晶界吸附氧来源于高温 

烧结过程中氧空位形成释放出的晶格氧。 
4) 不掺杂  TiO2 陶瓷晶粒和晶界中有较多气孔， 

气孔主要起源于高温烧结过程中氧空位在晶界的偏析 

和晶格氧的挥发。 
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