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摘  要：压电陶瓷通过压电效应实现机械能和电能的相互转换，是一类重要的功能陶瓷。目前部分压电陶瓷仍存在难烧结、

元素挥发等问题，而压力辅助烧结技术可以通过外加压力促进烧结过程，从而有效调控压电陶瓷的电学性能。本文聚焦于钙

钛矿型压电陶瓷制备中应用较多的 3 种压力辅助烧结技术(即热压烧结、热等静压烧结和放电等离子烧结)，对提升压电陶瓷

致密度、调控晶粒尺寸、缺陷调控、织构化以及制备复杂微结构等研究议题进行了综述，并对压力辅助烧结钙钛矿型压电陶

瓷的未来研究方向做出了展望。 
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压电陶瓷可以通过压电效应实现机械能和电能

的相互转换[1–2]，被广泛应用于传感器、换能器和致

动器等各类器件[3–5]。其中，以锆钛酸铅(Pb(Zr,Ti)O3，

PZT)陶瓷为代表的钙钛矿型压电陶瓷是目前应用

最广泛、研究最多的压电陶瓷[6]。由于 PZT 陶瓷具

有十分优异的压电性能和温度稳定性，还可以通过

掺杂实现电学性能的硬性或软性调控满足以不同的

应用需求。因此 PZT 陶瓷自 1955 年 Jaffe 等[2]发现

以来，已经牢牢占据压电市场几十年之久。 
然而，PZT 陶瓷含有大量的铅元素，其在高温

烧结过程中的挥发和不当的回收处理会对人体健康

和环境产生严重危害[7–8]。随着人们环保意识的增强

和对健康的逐渐重视，含铅材料的使用受到了越来

越多的限制，如欧盟在 2006 年通过并实施的 WEEE
指令(全称《废弃电器电子设备指令》)和 RoHS 指

令(全称《电器电子设备中限制使用某些有害物质指

令》)等[9]。限铅法令的颁布引起了新一轮无铅压电

材料研究的热潮，其中主要体系包括铌酸钾钠

((K,Na)NbO3，KNN)，钛酸钡(BaTiO3，BT)和钛酸

铋钠(Na0.5Bi0.5TiO3，BNT)基压电陶瓷[10–12]。近年来，

无铅压电材料研究取得了一系列重要进展：压电系

数 d33 大于 500 pC/N 且具有良好温度稳定性的高性

能 KNN 基无铅压电陶瓷在传感领域中展现出巨大

潜力[13–14]；通过化学改性得到的具有超高场致应变

的 BNT 基无铅压电陶瓷有望在驱动器中应用[15]。

受主掺杂改性的无铅压电陶瓷在水声换能器等应用

中表现出低损耗和优异的大功率性能[8, 16]。 
为进一步提高无铅压电陶瓷的品质，推动压电

器件的无铅化进程，明确认识压电陶瓷的构效关系

至关重要。压电陶瓷的性能和晶粒尺寸、缺陷、孔

洞等微观结构密切相关，而陶瓷的微观结构又受烧

结、化学计量比、元素掺杂等一系列因素影响。其

中烧结过程受到粉体质量、温度、时间、压力、气

氛等多种因素的影响，可以通过改变烧结的驱动力，

调控最终的陶瓷结构。陶瓷烧结的驱动力可分为粉

体的表面能、烧结中的化学反应和烧结中的外部压

力[17]，而陶瓷的烧结过程又可以进一步根据孔隙和

粉体颗粒之间的连通性划分为烧结初期、烧结中期 
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和烧结后期[18]，如图 1a 所示。在烧结初期，相邻粉

体颗粒之间通过烧结颈相互连接，形成相对密度为

60%～70%的多孔颗粒网络。在烧结中期，陶瓷随

着致密化速率的增加而快速收缩，孔洞逐渐减小且

不再连通，形成闭孔，这一阶段中陶瓷的相对密度

通常为 92%～95%。在烧结后期，致密化速率急剧

下降，闭孔收缩、消失或合并长大，晶界发生迁移

晶粒长大。 
固态烧结过程的本质是物质的输送。如图 1b

所示，物质可通过晶格扩散(从晶界)、晶界扩散、

塑性流动、表面扩散、晶格扩散(从表面)、气相传

质 6 种机制进行。虽然这 6 种机制均促进烧结颈的

生长，但其中只有晶界扩散、晶格扩散(从晶界)和
塑性流动有助于致密化，如果这些过程受到限制，

就会导致陶瓷最终孔洞多、质量低的情况。部分无

铅压电陶瓷在普通烧结过程中就存在致密化困难、

元素挥发、晶粒异常长大等问题[19–22]。以 KNN 陶

瓷为例，由于其烧结过程复杂，人们一般以相对

简单的铌酸钠(NaNbO3，NN)陶瓷为模型进行研

究 [12, 16]。从NN陶瓷的烧结行为(见图1c)来看[23–24]，

亚微米级粉末和纳米级粉末在烧结初期均发生了晶

粒快速长大，表明非致密化的物质输送机制在烧结

初期已被激活。该现象被认为和 NN 的低表面扩散激

活能相关(NN 表面扩散激活能为 50～60 kJ/mol[25]，

常见的 Al2O3陶瓷则为 536 kJ/mol[26])。由于早期的

晶粒生长消耗了大量的粉体表面能，降低了后续致

密化过程的驱动力，最终导致了 KNN 体系陶瓷的

低致密度。此外，KNN 陶瓷的普通烧结温度十分接

近固液相线(1140℃)[27–28]，高烧结温度使 K、Na 元素

大量挥发，导致钨青铜结构的第二相 K6Nb10.88O30
[28]

或 K2Nb4O11
[29]的出现。而且由于烧结窗口较窄，烧

结过程中容易产生液相，也更容易引起晶粒异常长

大。以上烧结问题导致以 KNN 基为代表的无铅压

电陶瓷可重复性差、漏电流高、击穿场强低和压电

性能劣化等一系列问题，阻碍了无铅压电陶瓷真正

走向实际应用。 
为了解决上述问题，一个有效的解决方案是

在烧结过程中提供更大的驱动力来促进陶瓷的致

密化。压力辅助烧结(PAS)是指在烧结过程中通过

额外提供压力的烧结方法。在陶瓷烧结过程中，

外加压力会提供一定的烧结驱动力，促进烧结中

期和烧结后期的晶格与晶界扩散，进而使致密化

速率显著高于粗化速率，同时显著降低烧结温度，

有利于得到致密、小晶粒的陶瓷[30]。Jaeger 和 Egerton 
 

 
(a) Changes in the connectivity between powder particles at different stages of sintering 

 

 
(b) Material-transport mechanisms during solid-state 

sintering: lattice diffusion from the grain boundary (1) 
and from the surface (5) to the neck, grain-boundary 
diffusion (2), viscous flow (3), surface diffusion (4), 

and evaporation/condensation (6) [23] 

 
(c) Microstructure-development trajectories for submicron-(subm.) 
and nano-sized NaNbO3, submicron-sized Al2O3, nano-sized ZrO2,  

and nano-sized BaTiO3 powder compacts[24] 
 

图 1  陶瓷烧结过程和烧结驱动力示意图 
Fig. 1  Diagram of the ceramic sintering process and the driving forces of sintering 
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于 1962 年首次报道了使用热压法烧结制备纯

KNN 陶瓷的工作，其相对密度高达 99%，同时压

电常数 d33 也提升至 160 pC/N[31]。此后人们广泛

研究了各种压力辅助烧结技术在 KNN、BT 等多

种无铅压电陶瓷体系中的应用与影响[32–37]。压力

辅助烧结不仅为解决无铅压电陶瓷的烧结难题提

供了一种可行的方案，也拓展了对压电陶瓷性能

的调控方法。 

1  压力辅助烧结技术 
Wollaston 于 1829 年首次报道了压力辅助烧

结实验[38]，至今已经发展出多种压力辅助烧结技

术。包括热压烧结(HP)，热等静压烧结(HIP)、放

电等离子烧结(SPS)、水热辅助冷烧(HHP)以及和

其他技术结合延伸出的放电等离子闪烧 (FSPS)
等[30]。压力辅助烧结的核心在于在烧结过程中提

供额外的压力作为烧结驱动力，但在加压方式、

加热方式等方面存在一定差异。目前在压电陶瓷

烧结领域应用最为广泛的压力辅助烧结技术有热

压烧结、热等静压烧结和放电等离子烧结，其简

要结构如图 2 所示。本节对这 3 种烧结技术进行

简要介绍。 
 

  
(a) Hot Pressing (HP) (b) Hot Isostatic Pressing (HIP) (c) Spark Plasma Sintering (SPS) 

 

图 2  压力辅助烧结技术示意图 
Fig. 2  Diagram of pressure-assisted sintering technology 

 

1.1  热压烧结 
热压烧结一般使用液压装置并通过压杆对样品

施加单轴压力，使用石墨等加热单元控制温度。此

外还装配有气氛、温度、压力、位移等参数控制和

检测装置。热压烧结过程中所使用的石墨模具结构

如图 3a 所示。为避免烧结后样品与模具粘连，在装

样过程中，需要使用碳纸将陶瓷粉体与模具内壁及

上下端进行隔离。为防止石墨模具在高温下与炉腔

内气氛发生反应，在烧结前需要将炉腔抽至真空并

充入氩气。陶瓷在石墨模具和惰性气氛下进行烧结

时将不可避免地出现渗碳现象和晶格氧的缺失，因

此需要对烧结后的陶瓷在含氧气氛下进行退火处

理，使陶瓷氧化并消除因外加压力而产生的残余内

应力[33]。在氧化性气氛下进行热压烧结，可减少烧

结的后处理步骤，但需要相应更换能在高温高压条

件下耐受氧化性气氛的模具。Kang 等[39]报道了使用

氧化铝模具实现在含氧气氛下进行热压烧结

BiFeO3–BaTiO3 陶瓷，说明了替换石墨模具和其他

石墨材料配件实现氧气气氛烧结的可行性。此外，

在热压烧结过程中，一般通过压杆施加恒定的单轴

压力，但也有研究人员报道了可以通过振荡热压烧

结法制备 KNN 陶瓷，振荡压力能引起更加剧烈的

塑性变形，进一步抑制晶粒生长，提高陶瓷致密度

和机械性能[40–41]。 
1.2  热等静压烧结 

热等静压烧结由压力容器、炉腔、加热元件、

压力系统等装置组成，通过氦气、氩气等气体介质

对烧结样品施加压力，施加的压力可达 200～
300MPa，最高加热温度超过 1000℃[42]。热等静压

烧结通过气体传递压力，在烧结过程中样品表面各

处受到的压力相等，其对粉体产生的压力对致密化

速率的影响和热压烧结类似[43]。均匀的压力能使坯

体在烧结过程中各部分收缩一致，在烧结前后形状

基本保持不变，因此热等静压可以用于制备精密、

复杂形状的陶瓷[44–45]。气体还是烧结过程中的传热

介质之一，相比于氩气，氦气的导热性更好，可以使

炉腔内的温度更加均匀，更好地实现温度控制[46]。

在高温烧结时，气体可能与样品发生反应，使用氩
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气/氧气混合气体作为压力介质可以抑制陶瓷等材

料在烧结过程中的还原反应。 
热等静压的烧结工艺分为包套烧结工艺与无包

套烧结工艺。对预成型的陶瓷样品进行热等静压烧

结前，通常需要使用包套进行封装处理以密封样品

表面的孔隙，使等静压可以正确施加在样品表面，

如图 3b 所示。对包套材料的基本要求是可以承受烧

结过程中的高压高温，气密性良好并具有一定的塑

性，且不与烧结粉体发生反应或扩散，常用材料包

括石英、低碳钢、镍合金以及钽、钼、钨等难熔金

属[46–48]。包套烧结适用于绝大多数粉体，且可以实

现很高的致密度，但烧结温度和烧结压力也会受到

包套材料的限制。此外，如果烧结样品只有封闭孔

洞，也可以采用无包套烧结法(见图 3c)。样品内部

的封闭孔洞可以在热等静压烧结过程中通过扩散消

除，但该工艺无法消除与外界连通的开放型孔洞。

无包套烧结对样品烧结前的致密度要求较高，因此

不能用于粉末或难致密化陶瓷。 
 

 
(a) Schematic diagram of graphite die  

used for hot-pressing[32] 

 
(b) Encapsulation method[42] 

 

  

(c) Capsule free method[42] 
(d) Schematic current flow in the case of conductive powder and die, conductive powder, 

insulating die, non-conductive powder, conductive die[49] 
 

图 3  石墨模具、包套烧结、无包套烧结及 SPS 电流模式示意图 
Fig. 3  Schematic diagram of graphite die, encapsulation sintering, capsule free sintering and SPS current modes 

 
1.3  放电等离子烧结 

放电等离子烧结也被称为场辅助烧结技术，其

在烧结过程中同时使用低压直流脉冲电流和压力辅

助[50–51]。放电等离子烧结装置由压力系统(其中压杆

也用作电极)、可调控气氛的炉腔、脉冲直流发生

器等部分组成。由于通电部分具有良好的导电性，

施加低电压(一般低于 10 V)即可产生大电流(一般

为 1 kA 至 10 kA)，利用电流产生的焦耳热实现快速

升温(高达 1000℃/min)[52]，同时冷却速率也达到

150℃/min，其高升温、降温速率显著缩短了烧结

时间。SPS 技术的压力系统与热压烧结类似，同样

使用压杆施加单轴压力以促进致密化，最大载荷一

般在 50～250 kN 之间[49]。 
放电等离子烧结的粉末装填方式与热压烧结类

似。根据粉体和模具的导电性，烧结过程中的电流

模式可分为 3 种，即粉体与模具均导电、粉体导电

模具绝缘、粉体绝缘模具导电，分别如图 3d～图 3f
所示。当粉体导电、模具绝缘时(见图 3e)，可以使

电流强制通过粉体，得到最高的粉体电流密度。但

由于粉体内部的不均匀，电流密度在粉体内也不均

匀，进而在粉体内部产生不均匀的焦耳热，可能导

致局部过热，出现部分熔化和再结晶的现象[53–54]。

当粉体绝缘、模具导电时(见图 3f)，粉体在无电流通

过的情况下进行烧结，此时类似于热压烧结，但依

然可以实现对粉体极高的加热速率。即使粉体本身导

电，也可以通过在粉体上下端附加云母片等绝缘材料

实现相同效果。放电等离子烧结一般在真空[55–56]、

惰性或还原性气氛下进行，一般使用导电的石墨模
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具，因此烧结过程中也会出现渗碳现象，烧结完成后

样品同样需要在含氧气氛下进行退火处理。 

2  压力辅助烧结技术在压电陶瓷中的

应用与影响 
相较于普通烧结方式，压力辅助烧结具有烧结

压力这一项额外的烧结参数，因此可以更灵活地控

制烧结过程从而实现压电陶瓷的致密度、晶粒尺寸

和晶粒取向等微观结构的精确调控。此外，压力辅

助烧结往往和气氛烧结相结合，通过调节烧结过程

中的气氛也可以进一步对材料内部缺陷进行调控。

除了上述共同的优点之外，不同的压力辅助烧结技

术也有自己的独特优势，如放电等离子烧结可以实

现超高升温速率，从而极大缩短烧结时间，热等静

压烧结施加的均匀压力可以使材料收缩保持一致，

在烧结前后保持形状一致。以上特点使压力辅助烧

结在压电陶瓷领域有着广阔的应用，本节也将从提

升压电陶瓷致密度、调控晶粒尺寸、缺陷调控、织

构化、提升光学性能、制备复杂微结构 6 方面介绍

压力辅助烧结技术在压电陶瓷中的应用与影响。 
2.1  提高致密度 

在陶瓷烧结初期与中期，原子发生短程扩散，

粉体颗粒之间形成烧结颈并发生致密化过程。温度

与压力均是该阶段的烧结驱动力，但原理有一定差

异：温度升高增强陶瓷粉体内部的原子热运动，进

而促进原子的扩散并加快界面反应，同时颗粒之间

的局部区域可能会熔化而形成烧结颈。压力可以增

加陶瓷颗粒之间的接触区域，缩短粉体界面原子间

距，使更多的原子可以在扩散自由程内相互作用，

从而促进扩散与晶界的形成。此外，压力引起的压

实效应与塑性变形会使得粉体相互配合得更加紧

密，极大减少孔隙。在烧结后期，即晶粒生长与晶

界迁移阶段，原子的长程扩散占据主导，压力在原

子的长程扩散方面并不能提供足够的驱动力，此时

温度对晶粒生长与晶界迁移起到了决定性作用。 
KNN((K,Na)NbO3)陶瓷是一种典型的难致密化

压电陶瓷。KNN 陶瓷在烧结初期就会发生晶粒快速

长大，消耗大量粉体表面能，导致陶瓷在烧结中期

因缺乏烧结驱动力而无法完全致密化。此外，KNN
陶瓷在普通烧结过程中的烧结温度较高，接近固液

相线，容易出现液相导致不可控的晶粒异常长大，

使孔隙与晶界的扩散路程增加或形成晶内孔，阻碍

致密化进程[24]。同时，KNN 陶瓷中的 K、Na 元素

大量挥发，在陶瓷基体中形成第二相。因此，纯 KNN
陶瓷难以通过普通烧结达到理想的致密度，这将极

大地影响 KNN 陶瓷的压电性能与实际应用中的可

靠性。化学掺杂是 KNN 体系中一种相对通用且低

成本的提高致密度的方法，如掺杂 Mg2+、Sr2+等 A
位施主掺杂剂[57–58]或Zr4+、Ti4+等B位受主掺杂剂[59]，

以及与 LiNbO3、LiTaO3 等形成固溶体[60]。化学掺

杂可以在一定程度上提高 KNN 陶瓷密度，但仍然

难以实现完全致密化，且引入额外的元素也可能产

生第二相和异常晶粒长大等问题。而压力辅助烧结

可以在不进行化学掺杂的情况下降低烧结温度，从

而抑制碱金属元素的挥发和提高致密度。表 1 为通

过不同烧结方法制备的 KNN 陶瓷的相对密度和性

能。由表 1 可知，利用压力辅助烧结技术可以得到

相对密度超过 99%的 KNN 陶瓷，且介电常数、压

电常数 d33 等参数相对于普通烧结也有较大提升。

对于致密度和介电常数之间的关系，Banno 等[61]针

对闭口气孔为主的陶瓷建立了 Banno 修正立方体理 

表 1  不同烧结方法制备的 KNN 陶瓷相对密度及性能 
Table 1  Relative density and properties of KNN ceramics prepared by different sintering methods 

Sintering method Procedure Relative density/% d33/pCN–1 tan δ εr Ref. 

Ordinary sintering 1060 ℃/2 h 94.9 120 [62] 

1140 ℃/2 h ～95.0 90 0.030 440 [63] 

1114 ℃/2 h 95.3 110 ～0.050 <500 [64] 

Hot press sintering 860 ℃/2 h 99.6 142 0.049 568 [40] 

1100 ℃/20 min 98.9 160 420 [31] 

975 ℃/1 h 97.0 151 0.020 838 [65] 

Hot isostatic sintering  99.8  0.035 470 [66] 

1080 ℃/30 min 99.4  [67] 

Spark plasma sintering 920 ℃/5 min 99.1 148 0.036 606 [68] 

920 ℃/5 min 96.0 0.020 229 [69] 
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论模型，并提出了式(1)： 
2/3 2/3
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(1) 

其中： *
33 为陶瓷的介电常数； 33 为完全致密陶瓷 

的介电常数；p 为陶瓷的孔隙率；Ks为孔形状因子。

当致密陶瓷的介电常数足够大时，式(1)可简化为： 
2/3

*
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s

1 p
K
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 (2) 

当陶瓷相对密度提高时，孔隙率也会相应降低，由

式(1)和式(2)可以看出陶瓷的介电常数随孔隙率的

降低而提高，与表 1 中 KNN 陶瓷介电常数随相对

密度提高而提高的趋势相符。同时，陶瓷内部的孔

洞周围会存在一定的内应力和应变[70]，微观应力产

生的钉扎效应会阻碍畴壁翻转。因此致密度更高的

KNN 陶瓷内部由于孔洞引起的钉扎作用更弱，压电

常数 d33 也相应提高。 
KNN 陶瓷的热压烧结可追溯到 1962 年，Jaeger

等[31]首次系统研究了在热压烧结过程中压强、烧结

温度和保温时间对 KNN 陶瓷相对密度的影响，并

提出了热压烧结驱动 KNN 陶瓷致密化的理论。他

们还研究了热压烧结的不同 K/Na 化学计量比的 
KNN 陶瓷的电学性能，在 K/Na 摩尔比=50:50 处，

将径向机电耦合系数从 0.32 提升至 0.48。1967 年，

Heartling[66]进一步研究了热压烧结的不同 K/Na 化

学计量比 KNN 陶瓷的介电常数、剩余极化强度、

矫顽场等铁电性能。近期，Liu 等[33]研究了热压烧

结高性能纯 KNN 陶瓷，在 30MPa 的单轴压力，

900℃保温 2 h 的条件下，获得了晶粒大小约为

0.5μm 且未出现异常晶粒长大的纯 KNN 陶瓷

(见图 4a)，其相对密度高达 99.8%并且相对于普通

烧结(见图 4b)孔洞明显减少。 
放电等离子烧结与传统的热压方法有相似之

处，均在烧结过程中对样品施加单轴压力，但放电

等离子烧结通过脉冲直流电通过模具或粉体时产生

的焦耳热对粉体进行加热，可以实现超高升温速率，

从而大幅缩短烧结时间。2006 年，Li 等[68, 71]系统研

究了(K, Na)NbO3 基陶瓷的放电等离子烧结，及其电

学和力学性能。成功在 920 ℃的低温下烧结出相对

密度超过 99%的 K0.5Na0.5NbO3 陶瓷，其晶粒大小约

为 0.5 μm (见图 4c 与图 4d)，并将压电常数 d33 由常

压烧结的 80 pC/N 提高到 148 pC/N。研究还发现，

SPS 制备的(K, Na)NbO3-LiTaO3 陶瓷具有优异的力

学性能，其断裂强度 σf (102.8 MPa)比固相法烧结的

样品提高了 50%以上。 
相较于热压烧结和放电等离子烧结的单轴压

力，热等静压烧结通过气体介质实现了样品表面的

均匀压力，但其压力提供的额外烧结驱动力对陶瓷

致密化的促进作用与前两者类似。Maiwa[72]在不同

烧结温度下通过热等静压和普通烧结制备了一系列

KNN 陶瓷，通过烧结温度为 1000℃的样品断面的

扫描电子显微镜照片(见图 4e 和图 4f)可以看出，热

等静压 KNN 陶瓷的孔洞均有所减少，且在 1000℃ 

 

 
(a) Hot pressing sintering (SEM)[33] (b) Normal sintering (SEM)[73] (c) Spark plasma sintering (SEM)[68] 

 
(d) Spark plasma sintering (TEM)[68] (e) Hot isostatic sintering (SEM)[72] (f) Normal sintering (SEM)[72] 

 

图 4  不同烧结方法制备的 KNN 陶瓷的扫描电子显微镜和透射电子显微镜照片 
Fig. 4  SEM and TEM images of KNN ceramics prepared by different sintering methods 
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进行热等静压烧结的样品晶粒尺寸显著减小。 
在 KNN 陶瓷以外，热压烧结、放电等离子烧

结和热等静压烧结同样可以用于提升钛酸铋钠基

陶瓷、钛酸钡基陶瓷的致密度。由于铋层状结构

陶瓷的晶粒呈片层状，其粉体生坯难以完全压实，

使烧结过程中物质输送受阻，导致陶瓷孔隙率较

高[74–75]。而压力辅助烧结可以增加粉体间的接触面

积，缩短界面原子间距，促进扩散与晶界的形成，

从而显著降低陶瓷孔隙率。如表 2 所示，普通烧结

制备的 BNT(Na0.5Bi0.5TiO3)陶瓷的孔隙率一般大于

10%，而通过压力辅助烧结可以得到孔隙率低至 1%
的高致密度 BNT 陶瓷。对于钛酸钡基陶瓷，在不考

虑晶粒尺寸的情况下，普通烧结在一定温度下可以

得到高致密度的陶瓷(相对密度约 98%)。压力辅助

烧结对 BT(BaTiO3)陶瓷致密度提升的效果(相对密

度约 99%)相对有限，但压力辅助烧结在制备高致密

度、小晶粒 BT 陶瓷上有着独特优势。 

表 2  不同烧结方法制备的 BNT 陶瓷和 BT 陶瓷 
Table 2  BNT ceramics and BT ceramics prepared by 

different sintering methods 

Sintering method 
Porosity of  

BNT/% 
Relative density  

of BT/% 

Ordinary sintering >10[74, 76] ～98[77–79] 

Pressure assisted sintering ～1[74, 80] ～99[81–84] 

 
2.2  调控晶粒尺寸 

在烧结过程中，烧结温度和烧结时间对晶粒生

长的影响较大。当烧结时间极短，烧结停留在烧结

中期，此时陶瓷发生初步致密化，粉体颗粒之间形

成晶界，但未发生晶粒生长。此时陶瓷晶粒尺寸分

布与粉体粒径分布相同。当烧结温度进一步延长，

若烧结温度不足以促使原子进行长程扩散，则延长

保温时间并不会使晶粒进一步生长；若烧结温度足

以推动原子进行长程扩散，在晶粒生长到达平衡前，

保温时间越长，晶粒尺寸越大。压力辅助烧结可以

在利用压力实现在快速致密化的同时显著降低烧结

温度，抑制晶粒生长。Liu 等[33]通过惰性热压烧结，

在 30 MPa 的压强下，将纯 KNN 的烧结温度从常压

烧结 1080℃降低为 900 ℃；Buscaglia 等[79]通过放电

等离子烧结，在 100 MPa 的压强下，将 BT 的烧结温

度从常压烧结约 1300 ℃降低为 800～1000 ℃。 
由于压力辅助烧结技术在控制晶粒生长上的优

势，在压电陶瓷的晶粒尺寸效应研究中，压力辅助

烧结是一种非常重要的手段。首先，压力辅助烧结

可以制备高致密度低孔隙率的陶瓷，改善陶瓷的综

合性能，避免低致密度导致的漏电流等问题。其次，

压力所提供的烧结助力可以大幅降低烧结温度，并

抑制元素挥发，减少陶瓷中缺陷。压力辅助烧结的

烧结参数可调节范围广，可通过调节温度、时间和

压力在更大范围内控制晶粒尺寸。表 3 统计了 BT、
PZT 与 KNN 材料体系中压力辅助烧结技术制备的

陶瓷晶粒尺寸范围。压力辅助烧结在 BT、PZT 与

KNN 陶瓷的晶粒尺寸效应的研究中均发挥了重要

作用。 

表 3  不同烧结方法制备的压电陶瓷典型晶粒尺寸 
Table 3  Typical grain sizes of piezoelectric ceramics prepared 

by different sintering methods 

Sintering method[85]
Crystal size/μm 

BT PZT KNN 

Ordinary sintering 0.5–100.0[77, 79] 1–10[86] 0.5–4.0[87] 

Hot press sintering 0.3–16.3[88–89] 2–5[90] 0.31–2.00[33, 91]

Hot isostatic sintering 0.32–47.40[82, 92] 2–10[34, 85, 93] 0.34–10.00[68, 72]

Spark plasma sintering 0.02–1.20[79, 84, 94] 0.3–0.5[95–96] 0.2–8.0[70, 97–98]

 
BT 陶瓷的压电性能和介电性能与晶粒尺寸

密切相关。图 5a 为不同晶粒尺寸的 BT 陶瓷的显

微形貌。研究者们利用不同的粉体粒径和烧结手

段实现了从 40 nm 到 100 μm 的巨大晶粒尺寸跨度。

Hoshina[99]总结发现，随 BT 晶粒尺寸增大，介电常

数与压电常数 d33 均先增大后减小，且二者的转折

点相近，均在大约 1 μm 处取得最大值。这一规律

与 Arlt 等[88]提出的介电性能晶粒尺寸效应的畴壁

贡献模型吻合良好，是畴壁宽度和畴壁密度的变

化的共同作用。此外人们还针对 BT 陶瓷的介电

性能晶粒尺寸效应提出了内应力模型 [100]和晶界

层模型[101]。压电常数随晶粒尺寸的变化趋势与介

电常数相似，Tan 等[102]认为在小晶粒中存在更多的

可逆非 180°畴，但晶界对畴壁翻转的限制也会更加

显著；而在大晶粒陶瓷中，晶界对畴壁的限制减

弱，但其可逆非 180°畴的数量也会减少，因此在

晶粒尺寸适中的陶瓷中可以获得最大的压电常

数。如图 5b–图 5d 所示，刘亦轩等[103]总结了最近

几十年的代表性工作中的压电陶瓷的介电常数 ε、
电畴尺寸 w、压电系数 d33随晶粒尺寸的变化，并标

注了原料粉体的大致粒径与烧结方式。随着晶粒尺

寸的增加，电畴尺寸增加，介电常数与压电常数 d33

呈现先增大后减小的趋势，与之前 Hoshina[99]总结

的规律一致，这说明压力辅助烧结在晶粒尺寸的研

究中起到了重要作用。尤其是在制备约 100 nm 的超

细晶粒陶瓷的工作中，压力辅助烧结相较于常 
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(a) SEM micrographs of BT ceramics with different grain sizes (8 nm to 100 µm) [32, 79, 99, 104–108]. 

 
(b) Grain size effect on dielectric  

constant [77, 88, 109–111] 
(c) Grain size effect on piezoelectric  

constant [77, 107, 110–112] 

(d) Variation in domain  
size [88, 103, 109] 

AGS is average grain size. 
图 5  BT 陶瓷的晶粒尺寸效应 

Fig. 5  Grain size effect of BT ceramics 
 

压烧结具有巨大优势。同时，压电陶瓷的电学性能

不仅仅与晶粒尺寸有关，也和相结构、缺陷、电畴

等因素密切相关，但这些因素又会直接受到烧结方

法的影响。压力辅助烧结方法可以通过调节温度、

压力、时间等烧结参数实现较大范围的晶粒尺寸调

控，从而提供理想的材料模型来系统研究难烧结压

电体系的晶粒尺寸效应。 
在 PZT 体系中，由于其四方相和菱方相共存的

准同型相界(MPB)的复杂性与特殊性，其晶粒尺寸

效应与 BT 陶瓷并不完全相同。在早期研究中发现：

PZT 陶瓷的晶粒尺寸越大，压电性能往往越高[113–115]。

例如，在通过热压烧结的 La 掺杂的 PZT 陶瓷中[115]，

随着晶粒尺寸从 1 μm 增大至 4 μm，其压电常数 d31

越高。但 Kim 等[116]发现，晶粒尺寸位于 1～2 µm
与晶粒尺寸位于 5～10 µm 的 PZT 具有相当的压电

性能；Zhang 等 [117]发现亚微米晶粒 PZT (0.5～
1.5µm)的压电响应远高于大晶粒样品(3～15 µm)。
即使目前还未建立普适的 PZT 的晶粒尺寸效应模

型，但学者们从自身工作出发也提出了一些解释与

模型，如空间电荷模型[115, 118–120]与晶粒尺寸的本征

/非本征效应[86, 121–123]。Schultheiß 等[123]指出，晶粒

尺寸对压电性能的作用机理十分复杂，如晶粒尺

寸的减小会带来内应力[123–124]、晶粒间的相互耦

合[122]、局部电场分布不均匀[125]等，这些因素会

再次作用于压电性能。同时，PZT 陶瓷的制备条

件与过程也会对缺陷种类和浓度、化学成分均匀

性等产生巨大影响[126–127]，进而影响对晶粒尺寸效

应的研究。 
在 KNN 体系中，纯 KNN 陶瓷难烧结阻碍了

对晶粒尺寸效应的深入研究。根据 Cho 等[128]的计

算，KNN 各晶面自由能差异显著，导致其在晶面

择优生长，因此为方形晶粒，导致 KNN 粉体在常

压烧结中难以紧密排列和致密化。目前可以制备

高致密度 KNN 陶瓷的方法主要有 2 种，第 1 种是

采用化学改性的手段[14, 129–130]，破坏其原有的晶体

结构，降低各晶面自由能差异，避免其方形生长；

第 2 种是采用压力辅助烧结，在帮助粉体实现更

加致密的堆积排列的同时为粉体烧结提供了额外

的烧结助力。Yang 等[91]采用热压烧结、微波烧、

常规烧、两步烧结或以上 2 种方法相结合的方法

制备了晶粒尺寸为 0.31～3.83 μm 的化学掺杂(Bi、
Sb、Hf、Ca、Zr 和 Ti) KNN 陶瓷。晶粒尺寸与压

电性能变化如图 6a～图 6e 所示，当晶粒尺寸小于

1 µm 时，压电系数 d33 和平面机电耦合系数 kp 的
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数值首先急剧上升，而后在晶粒尺寸为 2.55～ 
3.04 µm 时略有上升，当晶粒尺寸大于 3.31 µm 时，

二者基本保持不变。该工作指出，相变是影响 KNN
陶瓷性能变化的核心因素，即随着晶粒尺寸的增

加，相结构由单一的菱方相转变为菱方四方相共

存。相界诱导出了大量的条状纳米畴(见图 6f 与  
图 6g)，从而提高了压电响应。但利用化学掺杂

KNN 来研究晶粒尺寸效应会导致难以判断性能的

变化是来源于晶粒尺寸效应或是化学掺杂。而

Eriksson 等[131]通过 SPS 在不同的烧结温度下制备

了晶粒尺寸为 0.35～1.00 μm 的纯 KNN 陶瓷。随

着晶粒尺寸的减小，压电常数 d33 逐渐升高，当晶

粒尺寸为 0.35 μm 时，d33 最大为 160 pC/N。铁电

畴尺寸随晶粒尺寸的减小而减小，在 200 nm 晶粒

中仍可见非 180°铁电畴壁(见图 6h)，电畴尺寸与

晶粒尺寸具有很强的相关性(见图 6i)。 
 

 
(a) P–E hysteresis loops (b) Bipolar S–E curves (c) Unipolar S–E curves 

 

 
(d) Pr , Ec and d33* (e) Grain-size-dependent d33 and kp values 

 
(f) TEM images of domain morphologies 

for 0.76 µm sized KNN ceramics 
 

 
(g) TEM images of domain morphologies  

for 0.76 µm sized KNN ceramics 
(h) Nanodomains in fine-grained ceramics (i) Grain size dependence of domain size 

 

图 6  KNN 陶瓷的晶粒尺寸效应[91, 131–132] 
Fig. 6  Grain size effect of KNN ceramics[91, 131–132] 

 
2.3  缺陷调控 

缺陷对压电陶瓷压电、介电等性能都有重要影

响，在过去几十年间人们对压电陶瓷中的缺陷进行

了广泛的研究[132–134]。大多数缺陷调控是通过等价

掺杂[135–137]或异价掺杂[138–139]来实现的，但在高温烧

结过程中的元素挥发也会带来一定量的本征缺陷，

如 PZT 陶瓷中铅元素挥发和 KNN 陶瓷中钾、钠元

素的挥发都会产生一定量的 A 位空位和氧空位。由

于普通烧结过程中的温度限制，难以对本征缺陷进

行调控和研究。压力辅助烧结通过外加压力提供额

外的烧结驱动力，可以将烧结温度降低 100～
200 ℃，这为调控本征缺陷提供了一种可行的方法。

此外，压力辅助烧结一般在可控气氛中进行，通过

调节烧结气氛以及后续退火处理气氛也能进一步调
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控陶瓷中的缺陷。压力辅助烧结制备出的高致密度、

均匀晶粒和低元素挥发的陶瓷也有利于排除其他因

素的干扰，从而深入探究缺陷对于陶瓷性能的影响。 
在 KNN 陶瓷高温烧结过程中，碱金属元素 K、

Na 容易以氧化物的形式挥发，产生 Schotty 缺陷(氧
空位和 A 位空位)，缺陷浓度和烧结温度成正相关。

基于此，Liu 等[33]利用热压烧结在 900～1000℃内

制备了纯(K0.5Na0.5)NbO3 压电陶瓷(HP-KNN-900、
HP-KNN-950、HP-KNN-1000 的烧结温度分别为

900、950、1000℃)，得到了含有不同本征缺陷浓度

的 KNN 陶瓷，其单极应变测试结果如图 7a 所示。

随热压烧结温度的提高，KNN 陶瓷的单极应变得到

显著提升，同时 HP-KNN-1000 的单极应变温度稳

定性也得到了一定提高(见图 7b)。该工作对这种现

象的解释为：在从高温(Curie 温度以上)冷却的过程

中，由于烧结过程中元素挥发产生的本征缺陷，如

氧空位，会倾向于移动到畴壁等自由能较低的区域，

导致部分畴壁处出现缺陷聚集现象。缺陷对于畴壁

的钉扎效应会使得这些畴壁处于“冻结”状态，难

以翻转。而这些“冻结”的畴壁可以为可逆非 180°

畴的翻转提供额外的回复力，从而提高陶瓷的压电

常数 d * 
33。在热压烧结过程中，气氛对陶瓷内部缺陷

和元素价态也有一定影响。Kang 等[39]利用氧化铝模

具实现了氧气热压烧结 BiFeO3-BaTiO3(BF-BT)压电

陶瓷。在氧气氛围和低烧结温度共同作用下，BF-BT
陶瓷在烧结过程中晶格氧的逸出和 Fe3+的还原都得

到了抑制，在获得高致密度、均匀晶粒的同时将电

阻率提高了约 2 个数量级，如图 7c 所示。 
受主掺杂是压电陶瓷硬化调控的一类重要方

法[140]，但通过受主掺杂提高压电陶瓷机械品质因数

Qm的同时也会导致压电常数 d33的显著下降[141–142]。

Liu 等[143]报道了通过惰性气氛热压烧结和气氛退火

调控纯 KNN 陶瓷的氧空位浓度，实现了在提升 Qm

的同时，d33维持稳定。在该工作中，热压烧结过程

中的惰性气氛使 KNN 陶瓷在烧结过程中失去大量

晶格氧，产生氧空位和电子。在氧气和空气退火的

后处理过程中，氧分压的差异导致了陶瓷氧空位浓

度的不同。具有更多氧空位的空气退火样品

(HP-KNN-Air)的矫顽场 Ec 明显高于氧气退火样品

(HP-KNN-O2)，如图 7d 所示。同时，氧气退火样品 
 

 
(a) Unipolar strain loops of HP-KNN ceramics  

sintered at different temperatures 
(b) Temperature-dependent unipolar  

strain loops of HP-KNN-1000  
and NS-KNN ceramics 

(c) The resistivity of BF-BT ceramics sintered  
by hot pressing and normal sintering 

 

 
(d) Polarization hysteresis loops of  

HP-KNN-Air and HP-KNN-O2 
(e) Mechanical quality factor as  

a function of vibration  
velocity v0-p for (31) mode 

(f) Theoretical relationship between 
defect concentration and p(O2) with 

the Brouwer approximation 
 

 

图 7  通过缺陷调控压电陶瓷性能[33, 39, 144–145] 

Fig. 7  Enhancing the properties of piezoelectric ceramics through defect regulation[33, 39, 144–145] 
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的 Qm 与 Qm 随振动速度的稳定性都得到了提高

(见图 7e)。矫顽场的提高被认为是氧空位对畴壁的

钉扎效应所致，即氧空位抑制了畴壁运动，畴壁钉

扎降低了畴壁运动带来的损耗，进而提高了材料的

Qm。相对于受主掺杂硬化调控，该工作没有引入受

主中心，避免了其对材料极化的削弱和 d33 的下降，

实现了对 Qm和 d33 的协同调控。 
为进一步深入研究缺陷含量和压电陶瓷性能的

关系，Xu 等[144]以热压烧结的高致密纯 KNN 陶瓷

为研究对象，基于缺陷化学平衡建立了钙钛矿型陶

瓷中缺陷(A 位空位，氧空位)、电导率和氧分压之

间的理论关系(见图 7f)。基于该理论关系，该工作

将 d33 性能的提升归因于浓度更低的 A 位缺陷弱化

了陶瓷中因本征缺陷引起的钉扎效应。 
2.4  织构化压电陶瓷 

由于铁电材料的晶体各向异性，铁电单晶往往

具有比铁电陶瓷更加优异的性能[145–147]。而织构化

陶瓷可以在沿织构方向构建与单晶类似的微观结

构，从而改善其性能，如织构化弛豫 PbTiO3 陶瓷在

沿其织构方向进行极化时，其压电常数 d33 可提升

至一般弛豫 PbTiO3 陶瓷的 2 到 5 倍，达到单晶的

70%左右[148–149]，而高度织构化陶瓷的机电耦合系

数 k33 几乎与单晶相同[150–151]。织构化陶瓷制备技术

主要有磁场取向(MA)，热压烧结和模板晶粒生长

(TGG) 3 种方法。TGG 技术是目前制备钙钛矿型织

构化压电陶瓷的主流技术，其应用范围十分广泛，

可以通过 TGG 制备织构化 BT、KNN、BNT、PZT、
PMN 以及二元或三元体系等压电陶瓷[152]。而热压

烧结主要利用单轴应力来实现晶粒的取向生长，

因此利用热压烧结实现织构化要求材料的晶格结

构具有一定的不对称性[153–154]。如铋层状结构压电

陶瓷在热压烧结过程中会倾向于沿 a 轴和 b 轴生

长，形成与压力方向平行的 c 轴织构化。大多数钙

钛矿型压电陶瓷的晶格结构对称性较高，在热压

烧结过程中难以发生织构化，因此通过压力辅助

烧结技术制备织构化压电陶瓷的研究集中于铋层

状压电陶瓷。 
铋层状铁电材料的铁电顺电转变温度较

高，适合用作高温压电材料 [155]。然而其层状晶

体生长使陶瓷粉末的难以压实，导致陶瓷多孔，

在实际应用中很难获得机械稳定且致密的陶瓷。

因此，Moure[156]采用热压后的再结晶过程来控

制微观结构，得到高密度的陶瓷和受控的晶粒

尺寸，如图 8a所示为铋层状结构陶瓷在热压下片

层晶粒的理想取向。Li 等[157]利用压力辅助放电

等离子烧结方法，制备了具有高度晶粒取向的

Sr2Bi4Ti5O18 织构化陶瓷。图 8b 和图 8c 为与压力

方向垂直和平行的 SBT 织构陶瓷的形貌，其中晶

粒呈板状，其 ab 轴沿着与压力方向垂直的方向

排列。所制备的陶瓷表现出晶体各向异性，其在

垂直于施加压力方向上测量的陶瓷介电常数、压

电常数 (d33=27.6 pC/N)和铁电剩余极化 Pr [⊥] 
(29.4 μC/cm2，⊥表示测试方向与压力方向垂直)明
显高于沿平行方向的介电常数、压电常数 (d33=  
5.6 pC/N)和剩余极化 Pr [//] (5.9 μC/cm2，//表示测

试方向与压力方向平行)。Zhang 等[37]采用普通烧

结和热压烧结 2 种方法制备了 Bi3NbTiO9 陶瓷。结

果表明，热压烧结样品(BNT-HP)中的板状晶粒沿

压轴堆积且晶粒有明显板状取向(见图 8f)，与普通

烧结样品(BNT-OF) (见图 8e)中随机取向的板状晶

粒形成对比。热压样品的介电、压电性能均表现出

显著的各向异性(见表 4)。受晶粒取向的影响，与

未取向的普通烧结样品相比，热压烧结样品中的晶

粒取向在垂直于压轴的方向上产生了更高的剩余极

化 Pr (5.3 μC/cm2)和压电常数 d33 (d33=14 pC/N)，如

图 8d 所示。 
除铋层状结构压电陶瓷外，Nie 等[36]报道了通

过热压烧结制备的 PLZT 透明陶瓷在压力平行方向

和垂直方向的晶格常数、透光率和对比度存在一定

差异。如图 8g 所示，随着 La含量的增加，c/a 趋近

于 1，但所有平行于压力方向的样品的 c/a 都更低，

这可能是由于在高温烧结过程中巨大的外加压力在

平行方向的晶胞引入了更大的内应力，使平行方向

上发生了更严重的结构畸变。在光学性能上，所有

垂直于压力方向的样品的透光率和对比度均高于平

行于压力方向的样品(见图 8h 和图 8i)，光学性能的

差异可能和平行方向更加严重的各向异性相关。 
2.5  透明压电陶瓷 

压力辅助烧结技术还促进了透明压电陶瓷领域

的发展。自 Heartling 等[158]于 1971 年首次报道了使

用热压烧结制备(Pb, La)(Zr, Ti)O3(PLZT)透明压电

陶瓷以来，PLZT 陶瓷就因其优异的光电性能而受

到广泛关注和研究[159–161]。高透明度是获得优良光

电性能的前提，而晶界和内部微孔对陶瓷透明度影

响很大，即使是极低含量的微孔也会使入射光发生

散射[162]。因此，可以制备高致密度陶瓷的在透明压

电陶瓷领域得到了广泛应用和研究。 
Heartling 等[158]首先使用热压烧结(14 MPa，



· 462 · 《硅酸盐学报》    J Chin Ceram Soc, 2025, 53(2): 451–470 2025 年 
 

 

1100℃，16 h)制备了 PLZT 透明压电陶瓷，并研究

La 掺杂量对陶瓷介电、光电性能的影响。随后又优

化了粉体和热压烧结温度，进一步提高了 PLZT 的

光电性能[163]。Nie 等[36]则研究了 PLZT 陶瓷在热压

烧结过程中因单轴压力引起的各向异性，测试结果

表明垂直于压力方向的入射光的透射率总体高于平

行于压力方向，结合晶体学表征，研究者认为透射

率在平行和垂直方向上的差异主要源于单轴压力使

晶粒尺寸出现各向异性。以压力方向为法线的平面

上的晶粒尺寸更小，即有更多的晶界和晶界引起的

散射。在 PLZT 陶瓷中，一般会额外加入 8%～10%
的PbO以弥补Pb在烧结过程中的损失。Cheng等[164]

通过真空/氧气气氛交替的热压烧结，在仅添加 2%
过量 PbO 的情况下得到了高透光率的 PLZT 陶瓷，

有效减少了 PbO 的使用量，有利于降低 PLZT 陶瓷

在生产过程中的污染。 
 

 
(a) Ideal orientations of the lamellar  

grains under hot pressing 
(b) Perpendicular to the SPS  

pressure direction[158] 
(c) Parallel to the SPS  
pressure direction[158] 

 

 
(d) PE hysteresis loops of BNT ceramics[37] (e) SEM micrograph of BNT-OF[37] (f) SEM micrograph of BNT-HP[37] 

 

 
(g) Values of c/a for PLZT ceramics  
in parallel and normal direction[36] 

(h) Transmittance of PLZT ceramics  
in parallel and normal direction[36] 

(i) Contrast ratios of PLZT ceramics  
in parallel and nor mal direction[36] 

 

图 8  织构化陶瓷的结构及性能 
Fig. 8  Microstructure and properties of textured ceramics 

 
表 4  普通烧结和热压烧结 BNT 陶瓷的介电和压电性能[37] 

Table 4  Dielectric and piezoelectric properties of BNT 
ceramics prepared by conventional sintering and 
hot pressing[37] 

Sample preparation  
methods and orientation 

Unpolarized Polarized 

ε tan δ ε tan δ d33/(pC⸱N–1)

Pressureless sintering 108 0.003 102 0.002 7 

Hot pressing sintering[⊥] 125 0.007 121 0.003 1415 

Hot pressing sintering[//] 117 0.004  91 0.004 34 

虽然热压烧结可以促进 PLZT 陶瓷的致密化，

但较长的烧结时间会导致晶粒过大，导致陶瓷铁电

性能和机械强度的降低[162]。而放电等离子烧结技术

因其极高的升温速率，可以实现快速烧结 PLZT 陶

瓷，从而抑制晶粒生长。Liu 等[35]分别通过氧气烧

结(PLZT-AS)和放电等离子烧结(PLZT-SPS)制备了

PLZT 陶瓷，如图 9a 所示，SPS 制备的样品相对密

度略有提升(99.5%，氧气烧结为 97.8%)，但透光率
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显著提高。由二者的扫描电子显微镜照片可以看到

氧气烧结样品(见图 9b)的晶粒较大且不均匀，尺寸

范围为 1～5 μm，SPS 制备的样品晶粒更小且均匀，

平均晶粒尺寸为 1 μm (见图 9c)。如图 8d 所示，SPS
样品的介电常数在高低频范围内始终高于气氛烧

结样品，且在高频范围内更加稳定。同时 SPS 样

品的光致伸缩效应也更加显著，如图 8e～图 8f 所

示，在 600 mW/cm2 的光强下，SPS 样品的应变

(10.84×10–3)达到了气氛烧结样品 (7.74×10–3)的
1.4 倍。该工作认为 SPS 样品的综合性能的提高主

要来源于 SPS 烧结使 PLZT 陶瓷在晶粒尺寸降低

的同时保持高致密度以及较少的缺陷。Wu 等[95]

则进一步研究了 SPS 烧结温度对 PLZT 陶瓷透光

率的影响，在 700–950 ℃的烧结温度范围内制备

了一系列样品，并在 800 ℃得到了最高透光率。

Zu等[165]研究了 SPS烧结过程中外加压力对 PLZT
陶瓷微观结构和性能的影响，发现随外加压力增

大，La 离子对 Pb 离子的取代会受到抑制，进而

导致晶格变形，并在外加压力为 30MPa 时得到了

最高的光致发光性能。 
 

 
(a) Photos of PLZT ceramics sintered by  

atmosphere sintering (top) and SPS (bottom)[35] (b) SEM micrographs of PLZT-AS[35] (c) SEM micrographs of PLZT-SPS[35] 
 

 
(d) Relative dielectric constants of  

the PLZT ceramics[35] 
(e) Variation of photo-induced strain  

of the PLZT-AS[35] 
(f) Variation of photo-induced strain  

of the PLZT-SPS[35] 
 

 
(g) Optical transmittance spectra of the  
HPS-BT and the CS-BT ceramics[166] 

(h) SEM micrographs of HPS-BT[166] (i) SEM micrographs of CS-BT[166] 

 

图 9  透明压电陶瓷微观结构及性能 
Fig. 9  Microstructure and properties of transparent piezoelectric ceramics 

 
除 PLZT 透明压电陶瓷体系外，Yan 等[166]利用

热压烧结(60 MPa，950 ℃，1 h)制备了兼具透明度

和高压电性能的 BaTiO3 陶瓷。图 9g 为普通烧结

(CS-BT)和热压烧结(HPS-BT)制备的 BT 陶瓷的透

射光谱，在 400～2000 nm 的波长范围内，HPS-BT

的透光率都明显高于 CS-BT。二者的扫描电子显微

镜照片(见图 9h 与图 9i)显示热压烧结显著减少了晶

粒内孔洞，同时晶粒尺寸明显减小(HPS-BT 的平均

晶粒尺寸约为 1.2 μm，CS-BT 的平均晶粒尺寸约

为 6 μm)，无孔洞和小晶粒均有利于提高 BT 陶瓷
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透明度。然而该工作认为透光率的显著提升主要

源于小晶粒尺寸引起的弛豫现象，弛豫现象降低

了铁电畴的各向异性，从而降低光的散射并提高

透光率。 
2.6  制备复杂微结构压电陶瓷 

利用压电效应，压电材料可以将电信号与超声

波进行相互转化。基于此已经开发出用于医学成像

的压电换能器，该器件能够将电脉冲信号产生的超

声波发射到人体组织中，并接收器官等反射的超声

波。由于高机电耦和系数，PZT 陶瓷是目前超声换

能器中应用最为广泛的压电陶瓷，但包括 PZT 陶瓷

在内的大多数压电陶瓷的声阻抗远高于人体组织的

声阻抗。声阻抗不匹配会导致超声信号在换能器/
人体界面处产生较大损耗，并降低成像灵敏度。为

实现良好的声阻抗匹配，通常采用 1-3 型 PZT/聚合

物复合材料，即将微型 PZT 棒阵列嵌入在三维聚合

物基质中[167–169]。为了获得足够的分辨率，复合换

能器的谐振频率需要高达数十兆赫，这就要求 PZT
棒具有足够高度[167]。但为了抑制 PZT 棒之间的相互

干扰，PZT 棒的直径和间距需要尽可能小。因此高

性能换能器需要制造高纵横比的微型 PZT 棒阵列。 
传统的微型PZT棒阵列制备方法有切割法和粉

末成型法[170]。切割法指使用金刚石锯在 PZT 陶瓷

上切割深槽成型，可以实现宽约 50 μm、纵横比约

10 的阵列。但进一步增加纵横比会受到锯片厚度、

强度和 PZT 陶瓷脆性的限制。粉末成型法一般采用

消失模铸造工艺，该工艺将 PZT 浆料浇铸到塑料模

具中，干燥后高温去除塑料模具，之后在 1000℃以

上进行烧结[171]。但当 PZT 棒直径小于 20 μm，纵横

比大于 6 时，PZT 棒将在烧结过程中因不均匀收缩

而产生明显的变形。Wang 等[45]则提出了一种利用

热等静压烧结和硅模具制备高精度、高纵横比的复

杂微结构 PZT 压电陶瓷的方法。该方法首先通过光

刻制备具有负片结构的硅模具，再将 PZT 粉末与聚

乙烯醇(PVA)水溶液混合得到的 PZT 浆料浇铸到硅

模具中。干燥后将模具整体嵌入氮化硼(BN)粉末中，

并使用玻璃管进行封装。封装后利用热等静压烧结

技术完成烧结(见图 10a)，最后使用二氟化氙(XeF2)
气体蚀刻去除硅模具，从而得到高纵横比的微型

PZT 棒阵列(见图 10b)。PZT 棒宽仅 7 μm，高度达

到 90 μm，纵横比约 12∶1。这是由于在热等径压的

压力的作用下，PZT 粉末完全填充了硅模具中的孔

洞，最终得到的 PZT 棒阵列没有发生任何变形，准

确地反映了硅模具的结构。Lee 等[172]也利用了类似

的方法制备了微观结构清晰的微型多层硅/PZT 致

动器(见图 10c)。 
 

 
(a) HIP with Si mold[173] 

(b) SEM images of PZT microrod array[46] 

 
(c) Fabricated cross-sectional silicon/PZT 

by HIP method[172] 
 

图 10  热等静压烧结制备复杂微结构压电陶瓷 
Fig. 10  Preparation of complex microstructured piezoelectric ceramics via HIP 

 
目前在无铅压电陶瓷体系中尚无类似方法的报

道，但在未来无铅压电陶瓷面向应用的研究中，压

力辅助烧结技术或许可以展现出巨大潜力[174]。 

3  结论与展望 
本文介绍了用于压电陶瓷材料制备的 3 种重要

压力辅助烧结技术，总结了压力辅助烧结在提高压

电陶瓷致密度、调控晶粒尺寸、缺陷工程等领域的

应用与影响。压力辅助烧结通过压力所提供的额外

烧结驱动力有效地促进了陶瓷的致密化，为制备高

致密度、高性能压电陶瓷提供可行方案。此外压力

辅助烧结提供了灵活控制的烧结温度和时间，可制

备出高致密度、晶粒尺寸不同的压电陶瓷，为晶粒

尺寸效应的研究和应用提供了理想研究对象。压力

辅助烧结还可结合烧结气氛、电流等物理场，实现

对材料中缺陷和元素价态的调控。同时，单轴压力

还能在部分压电陶瓷中引入织构。因此，压力辅助

烧结有望实现对压电陶瓷致密度、晶粒尺寸、缺陷、

晶粒取向的协同调控，进而实现对材料机械、介电、

压电、光学等性能的综合改性。 
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值得关注的是，受制于烧结装置和模具材料的

限制，压力辅助烧结的过程难以精确控制。由压力

或电流分布不均匀引起的陶瓷性质不均匀的问题亟

待解决。面向基础科学研究来说，压力辅助烧结可

赋予压电陶瓷新奇的物性。但深入理解这些新奇物

性必须首先明确压电陶瓷的烧结行为。因此，开发

原位烧结表征设备可以助力全面理解压力、烧结行

为、物性三者之间的关联。面向实际应用来说，较

高的生产成本是阻碍压力辅助烧结迈向压电陶瓷规

模化的生产应用的关键因素，需要通过创新设备的

结构设计与优化控制系统来攻克上述技术挑战。 
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Extended Abstract 
Piezoelectric ceramics, which enable the mutual conversion of mechanical and electrical energy via the piezoelectric effect, are 

indispensable for various industries, including robotics, communications, biomedicine engineering, etc. Currently, some piezoelectric 
ceramics face challenges such as difficulty in sintering and element volatilization. Pressure-assisted sintering (PAS) technology can 
promote the sintering process with the application of external pressure, thereby effectively engineering the electrical properties of 
piezoelectric ceramics. In this review, three commonly used pressure-assisted sintering techniques in the preparation of perovskite 
piezoelectric ceramics are highlighted, i.e., hot pressing sintering, hot isostatic pressing sintering, and spark plasma sintering. 

Hot pressing sintering, which applies a single-axis pressure during the sintering phase, is particularly adept at grain alignment 
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and the fabrication of textured ceramics with directional property enhancement. Hot isostatic pressing sintering applies pressure 
uniformly in all directions, ensuring homogenous densification and the precise maintenance of complex structure dimensions. This 
method is invaluable for the creation of precision components where dimensional integrity is non-negotiable. HIP further enables the 
sintering of ceramics at reduced temperatures and shortened durations, thereby curtailing energy expenditure and averting excessive 
grain coarsening. Spark plasma sintering is characterized by its expedited heating rates and abbreviated sintering cycles, facilitated by 
the passage of pulsed direct current through the powder compact. This approach not only catalyzes swift densification but also 
promotes the development of fine-grained microstructures by curbing grain expansion. SPS is especially beneficial for crafting 
ceramics with exceptional strength and electrical properties.  

The advantages for enhancement of ceramic density, grain size, and defect engineering, texturing, as well as preparation of 
complex microstructures are demonstrated compared with conventional sintering. This review underscores the substantial benefits of 
PAS in bolstering ceramic density, a parameter of paramount importance to the mechanical and electrical properties of piezoelectric 
ceramics. The uniform density attainable through PAS is instrumental in enhancing performance and reliability. Moreover, the 
controlled sintering milieu in PAS is conducive to the precise manipulation of grain size, a factor with a significant bearing on 
piezoelectric performance. Fine-grained ceramics yielded via PAS have demonstrated superior functionality when juxtaposed with 
their coarse-grained analogs. Defect engineering represents another critical arena where PAS exerts a substantial influence. By 
moderating sintering temperatures and maintaining a controlled atmosphere, PAS minimizes the emergence of defects, such as 
vacancies and dislocations, which can diminish the efficacy of piezoelectric ceramics. The capacity to regulate defect concentration 
and type within the material is paramount for optimizing its electrical properties, including dielectric constant and piezoelectric 
coefficients. Furthermore, PAS has unveiled remarkable potential in the realm of complex microstructure fabrication, indispensable 
for state-of-the-art applications like high-frequency ultrasound transducers.  

The review also probes potential future research trajectories for PAS in perovskite piezoelectric ceramics. There is an imperative 
need for deeper exploration into the fundamental mechanisms governing sintering behavior under pressure-assisted conditions. 
Gaining insights into these mechanisms is vital for devising more efficient sintering protocols and achieving material property 
enhancements. Additionally, there is a burgeoning interest in the development of in-situ monitoring techniques, capable of furnishing 
real-time sintering process feedback, thereby enabling more precise control over the final ceramic properties. 

Despite its considerable merits, the scalability and economic implications of PAS must be deliberated to facilitate broader 
industrial implementation. Pressure-assisted sintering has validated its transformative potential in the realm of perovskite piezoelectric 
ceramic fabrication, offering meticulous control over microstructure and material properties. As investigative endeavors in this 
domain persist, PAS is poised to assume a central role in the genesis of next-generation piezoelectric materials.  

Summary and prospects  Pressure-assisted sintering effectively promotes ceramic densification by providing additional sintering 
driving force, offering a feasible method for the fabrication of piezoelectric ceramics with high density and performance. Furthermore, 
Pressure-assisted sintering allows for flexible control of sintering temperature and time, which enables the preparation of high-density 
ceramics with varying grain sizes. Additionally, pressure-assisted sintering can combine with sintering atmospheres, electric currents, 
and other physical fields to engineer the defects. Uniaxial pressure can also introduce texture in some piezoelectric ceramics. 
Therefore, pressure-assisted sintering is expected to achieve synergistic regulation of density, grain size, defects, and grain orientation 
in piezoelectric ceramics, thereby comprehensively enhancing the mechanical, dielectric, piezoelectric, and optical properties of the 
material. 

However, precisely controlling the process of pressure-assisted sintering is challenging due to limitations in sintering equipment 
and mold materials. The issue of reproducibility caused by inhomogeneous pressure or current distribution deserves concern. For 
fundamental scientific research, pressure-assisted sintering can bring novel physical properties to piezoelectric ceramics. The clear 
demonstration of the sintering behavior of piezoelectric ceramics is the prerequisite for the in-depth understanding of these properties. 
Therefore, developing in-situ sintering characterization may assist in fully understanding the relationships among pressure, sintering 
behavior, and physical properties. For practical applications, high cost is the most significant barrier to scaling up pressure-assisted 
sintering for piezoelectric ceramics. The improvement in equipment and optimization of control systems are in high demand to 
overcome these technical challenges. 
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