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超细晶与纳米晶陶瓷的两步法烧结机理研究进展 
 

程世昌，李恒毅，汪长安，董岩皓 
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摘  要：两步法烧结在超细晶与纳米晶陶瓷制备中具有特殊的优势，能够在烧结致密化的同时有效抑制晶粒长大，目前已成

功运用于多种材料体系。本文从两步法烧结的研究背景出发，首先总结了其对多种陶瓷和金属体系的适用性，为两步法烧结

的基础理论研究奠定基础。针对两步法烧结细化晶粒的机理，文章论述了基于三叉和四叉晶界钉扎作用的晶粒生长模型，从

理论和实验上佐证了低温下晶界迁移率突变现象。随后，文章指出两步法烧结能够最大限度保留连续气孔孔道的钉扎作用，

维持烧结中期优异的微结构，由此获得的致密烧结体不仅具有细小的平均晶粒尺寸，还有更均匀的晶粒尺寸分布。这一晶粒

尺寸匀化机制为两步法烧结样品在性能和可靠性方面的提升提供了新的解释和思路。最后，文章展望了两步法烧结未来发展

趋势，为烧结机理的深入研究、烧结参数的合理选择、多种成型方法的开发、与其它烧结技术的结合和宏观性能的提升提供

了参考。 
 
关键词：两步法烧结；纳米晶陶瓷；微结构；晶粒生长；晶界迁移率 
中图分类号：TQ174.6    文献标志码：A    文章编号：0454–5648(2025)09–2728–11 
网络出版时间：2025–08–15 

 
 

得益于过去几十年的快速发展，块体纳米材料

的诸多性能得到了极大改善[1–3](如强度、硬度、断

裂韧性、介电性能等)，其优异特性主要归因于其细

小的平均晶粒尺寸(如通过Hall–Petch关系实现的细

晶强化等)。近年来，陶瓷材料烧结技术迅速发展，

如热等静压、放电等离子体烧结、闪烧、冷烧、振

荡压力烧结、超快超高温烧结等[4–7]，都能够显著促

进陶瓷致密化、优化微结构并有效提升力学与功能

特性。其中，两步法烧结因其简单易行、对设备要

求低、能够有效抑制烧结末期的快速晶粒长大等优

点，在超细晶与纳米晶陶瓷的制备上具有独特优势。

同时这一方法适用于多种材料体系，在世界范围内

受到广泛关注。 
两步法烧结还能够与其它烧结技术相结合。目

前，前两步法已经成功与闪烧[8]、振荡压力烧结等

技术相结合[9]，通过外场辅助来加速陶瓷烧结的致

密化速率，缩短常规无压条件下两步法烧结所需的

时间。两步法烧结也可以与热等静压烧结等后处理

技术相结合。热等静压烧结是一种应用广泛的致密

化技术，它借助高温高压的共同作用促进材料获得

接近理论密度的极高致密度。但无包套的热等静压

烧结需要样品在预烧步骤实现闭气孔状态，其致密

度往往需达到 95%以上。相比常规的无压预烧结，

两步法预烧结可以获得微观结构更细小均匀的闭气

孔烧结体。Zhao 等[10]已经利用增材制造、两步法无

压预烧获得闭气孔预烧体、结合热等静压后处理技

术成功制备出了强度高达 800 MPa 的细晶 Ce-TZP
陶瓷。 

此外，纳米材料的尺寸分布均匀性也应受到重

视。与材料微观结构上的不均匀性相关的异常晶粒/
晶界结构常常是发生功能失效的区域，因而材料尺

寸分布均匀性对其工程应用的可靠性至关重要。对

于致密陶瓷，通常需要在较高的烧结温度下进行一

段时间的保温，来实现烧结后期的致密化，但这在

一定程度上会导致晶粒尺寸分布宽化，不利于晶粒

均匀性的实现；而两步法烧结能够有效防止常规烧

结中的晶粒尺寸分布宽化，提高材料的工程可靠性，

有利于制备微结构均匀的纳米晶或细晶陶瓷。 
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本文首先从两步烧结的研究背景出发，回顾了

两步法烧结自提出以来成功应用的材料体系，阐明

了其对材料体系的适用性；然后进一步分析了两步

法烧结抑制烧结末期晶粒快速长大的物理机制，两

步法烧结可以保留烧结中期均匀的晶粒结构，从而

使两步法烧结样品能获得超均匀的晶粒尺寸分布，

为两步法烧结样品的性能和可靠性提升提供了新的

解释和思路；最后对两步法烧结的未来发展趋势进

行了展望，为其更深入的机理研究、烧结参数的合

理选择、多种成型方法的开发、与其它烧结技术的

结合(特别是两步法无压预烧结结合热等静压后处

理技术)和宏观性能研究提供了参考。 

1  两步烧结材料体系的适用性 
2000 年，Chen 等[11]提出了两步法烧结工艺。

并使用沉淀法获得的 10 nm 氧化钇纳米粉体，成功

制备出平均晶粒尺寸 60 nm 的致密氧化钇陶瓷，其

关键步骤在于首先将陶瓷坯体升温至一个较高的温

度 T1，使得部分烧结样品中的气孔收缩至相较于晶

粒尺寸较小的尺寸，从而将陶瓷中的气孔处于热力

学可烧结的状态，这一阶段相对密度一般处于

70%~75%之间；随后在第二步烧结过程中，采用较

低的温度 T2 和较长的保温时间(一般 10~20 h)，完成

烧结致密化，同时完全或部分抑制晶粒生长(图 1a)。
上述过程很难通过传统的烧结方法实现，主要是因

为烧结致密化和晶粒生长具有非常相似的热力学驱

动力和动力学过程。 
2006 年发表的 2 篇系列文章论述了两步烧结法

在氧化钇[12]、钛酸钡和铁氧体[13]中的应用。随后，

两步烧结技术被推广至多种陶瓷材料体系(图 2)， 
 

  
(a) (b) 

 

图 1  (a)两步法烧结制度与烧结过程中钛酸钡晶粒尺寸随相对密度的演化规律[13]，(b)两步法烧结机理示意图 
Fig. 1  (a) Sintering program and the average grain size-relative density trajectories of Y2O3 in two-step sintering[13]. (b) Schematic 

diagram of two-step sintering mechanism 
 

 
 

图 2  两步法烧结制备的多种纳米晶/细晶材料的微观形貌和平均晶粒尺寸(a)Al2O3, (b)8YSZ, (c)受掺杂的 ZnO, (d)BaTiO3,  
(e)核壳结构 BaTiO3, (f)(Ni/Cu/Zn)Fe2O4, (g)SiC, (h)W, (i)W-10Re[13, 18, 20–21, 29–30, 32–33] 

Fig. 2  Microstructure and average grain size of various nano/fine-grained ceramics prepared by two-step sintering, (a)Al2O3, 
(b)8YSZ, (c)Doped ZnO, (d)BaTiO3, (e)Coated BaTiO3, (f)(Ni/Cu/Zn)Fe2O4, (g)SiC, (h)W, (i)W-10Re[13, 18, 20–21, 29–30, 32–33] 
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包括立方/四方相氧化钇稳定氧化锆(YSZ)[14–15]、氧

化铝[16]、氧化钛[17]、氧化锌[18]、钛酸钡[19–20]、碳化

硅[21]、氮化铝[22]以及羟基磷灰石[23]等(Lóh 等[24]在

其发表的综述文章中对两步烧结的材料体系进行了

汇总)，获得了具有细小晶粒尺寸的致密块体陶瓷

(如平均晶粒尺寸为 36 nm 的氧化铝纳米晶陶瓷[16]

和 8 nm 的钛酸钡纳米晶陶瓷[19])，为纳米晶陶瓷优

异特性的研究提供了有效支撑。 
通过对文献的分析比对，发现两步法烧结适用

于具有多种晶体结构、对称性、化学键合的陶瓷和

金属体系，具体材料体系如下： 
1) 含有大量点缺陷、对杂质具有较高固溶度的

陶瓷体系与对杂质非常敏感的陶瓷体系。例如，YSZ
含有大量的氧空位，对元素周期表中除 Al、Si 外的

绝大多数阳离子都有较高的固溶度。Mazaheri 等[15]

以甘氨酸–硝酸盐法制备的立方 YSZ 纳米粉体为原

料，采用干压成型，在 T1=1250 ℃、T2=1050 ℃和

t2=20 h 的两步法烧结条件下，获得了相对密度

97.6%、平均晶粒尺寸 300 nm 的立方 YSZ 陶瓷，其

断裂韧性从常规烧结样品的 1.61 MPa·m1/2大幅提升

至 3.16 MPa·m1/2。相比于 YSZ，氧化铝对元素周期

表中除 Cr3+和 Fe3+外的绝大多数阳离子都仅有 106

量级的固溶度，因此微量杂质即可通过偏析影响氧

化铝陶瓷的晶界成分和结构。Cao 等[16]以机械化学–
腐蚀–分离法制备的 α-Al2O3 纳米粉体为原料，采用

干压成型，在 T1=1100 ℃、T2=950 ℃和 t2=40 h 的两

步法烧结条件下，获得了相对密度 99.7%、平均晶

粒尺寸 36 nm 的 Al2O3 陶瓷。 
2) 液相陶瓷体系与烧结过程中经历相变的陶

瓷体系。两步法烧结被提出时主要应用于固相烧结

陶瓷体系，随后被证明也适用于液相烧结或烧结中

经历相变的陶瓷体系。液相陶瓷体系的最大优点在

于其通过引入助烧剂形成的液相可以大幅降低烧结

温度，相比于固相烧结提供了更有效的颗粒重排和

扩散路径。Durán 等[18]以柠檬酸络合法制备的 ZnO
纳米粉体为原料、通过 Bi2O3 基液相烧结助剂和冷

等静压成型，在 T1=900 ℃、T2=825 ℃和 t2=10 h 的

两步法烧结条件下，获得了平均晶粒尺寸 500 nm 的

致密 ZnO 陶瓷。其非线性系数 α高达 270，击穿强

度 Vb 约为 20 kV/cm(在 1 mA/cm2 电流下)，这些数

值比商业化ZnO压敏电阻的性能高出 1个数量级以

上。陶瓷在烧结中经历的相变往往为材料性能的提

升提供了契机，如从锐钛矿到金红石的相变可以显

著提高 TiO2的光电和机械性能。Mazaheri 等[17]使用

锐钛矿相 TiO2 纳米粉体，在 T1=800 ℃(t2=1 h，完全

转变为金红石相)、T2=700 ℃(t2=25 h)的条件下，制

备出了平均晶粒尺寸 250 nm 的 TiO2 细晶陶瓷。此

外，相变过程中的原子扩散增强也有利于烧结过程

中致密化的实现。两步法烧结通过在适当的温度阶

段进行控制，可有效利用相变对致密化的促进作用，

实现晶粒的进一步细化。Mazaheri 等[17]使用锐钛矿

相 TiO2 纳米粉体，结合相变辅助致密化，在

T1=750 ℃(t2=1 h ， 仍含 有 12% 锐 钛 矿 相 ) 、
T2=700 ℃(t2=30 h)条件下，制备出了平均晶粒尺寸

约 100 nm 的金红石相 TiO2 纳米晶陶瓷。 
3) 具有多个阳离子亚晶格的陶瓷体系。例

如，钙钛矿结构的 BaTiO3
[19–20]和尖晶石结构的铁

氧体[13]，它们的晶体结构中含有多个不同的阳离子

位置，不同位置阳离子的分布和相互作用共同决定

了材料的一些特殊性质(如自发极化等)。多阳离子

亚晶格结构提供了丰富的物理性能调控途径，如电

磁性能的可调性。Wang 等[19]使用沉淀法制备的平

均粒径 10 nm 的 BaTiO3 纳米粉，在 T1=900 ℃、

T2=900 ℃和 t2=2 h 的两步法烧结条件下制备出了平

均晶粒尺寸 35 nm 的 BaTiO3 纳米晶陶瓷。 
4) 强溶质钉扎、晶粒生长缓慢的陶瓷体系。例

如四方 YSZ，其晶粒生长受到钇离子等溶质的有效

钉扎，明显慢于其他陶瓷材料体系[14, 25–27](如 ZnO
和 Al2O3)。Mazaheri 等[14]使用 27 nm 的 3Y-TZP 粉

体，在在 T1=1300 ℃、T2=1150 ℃和 t2=30 h 的两步

法烧结条件下获得了平均晶粒尺寸 110 nm 的四方

YSZ 纳米晶陶瓷。 
5) 具有复杂晶界成分的陶瓷体系。例如核壳结

构 BaTiO3
[20]，这是由多层陶瓷电容器(MLCC)的制

备工艺决定的。为了实现更好的介电性能，MLCC 
BaTiO3 陶瓷的工艺设计通常要求将这些掺杂元素

隔离到晶界区域，形成核壳微结构：其中核部分由

纯净的铁电 BaTiO3 组成，而壳部分则是由掺杂元素

形成的非铁电固溶体。这种核壳结构在提高材料介

电性能方面起着至关重要的作用，它能有效地提高

材料的介电常数峰值，并使介电响应的温度变化趋

于平稳。此外，掺杂元素在晶界处的分布能够消除

还原气氛中产生的点缺陷(主要是氧空位)，从而有

效减少电流泄漏、电阻退化和介电击穿等问题。Zhao
等[20]以平均粒径120 nm的商业BaTiO3粉体为原料，

在烧结部分采用 T1=1250 ℃、T2=1050 ℃和 t2=5 h 的

两步法烧结条件，成功制备出具有核壳结构的纳米

晶 BaTiO3 陶瓷，其平均晶粒尺寸比常规烧结样品小
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~10%，壳层结构更薄，击穿强度和耐久时间等可靠

性指标更高。 
6) 阳离子扩散决速的陶瓷体系和阴离子扩散

决速的陶瓷体系。阳离子扩散决速的陶瓷体系(如
Y2O3、YSZ 和 BaTiO3)与阴离子扩散决速的陶瓷体

系(如ZnO和TiO2等)在烧结过程中具有不同的动力

学特征，分别在陶瓷材料的致密化过程中起着关键

作用。例如，YSZ 具有较高的氧空位浓度，使得氧

离子可以快速迁移，而相对较慢的阳离子扩散就成

为决速环节。与阳离子扩散决速体系相比，大多数

陶瓷材料的物质扩散过程则主要受阴离子(如氧离

子)控制，氧离子的扩散速率通常决定了烧结过程的

速率和最终的致密化效果。 
7) 非氧化物陶瓷体系和难熔金属的粉末冶金

体系。如 SiC[21]、AlN[22]、钨[28– 29]、钼[30]、钨铼合

金[31]体系等，这些材料与氧化物陶瓷相比，具有更

高的熔点和热稳定性，传统的烧结方法无法实现高

致密度，通常需要借助两步烧结技术或特定的助剂

来克服材料的高熔点和低扩散性等问题。Lee 等[21]

使用平均粒径约为 20 nm 的 SiC 粉体，在

T1=1750 ℃、T2=1550 ℃和 t2=8 h 的条件下获得了平

均晶粒尺寸 40 nm 的纳米晶 SiC 陶瓷。Li 等[29]采用

钨酸铵分解–还原法制备的纳米钨粉和干压成型，在

T1=1200 ℃、T2=1150 ℃和 t2=10 h 的两步法烧结条件

下，可以获得相对密度 99.3%、平均晶粒尺寸 290 nm
的超细晶钨烧结体。两步法烧结制备的超细钨烧结

体的硬度和韦伯模数分别为 7.8 GPa 和 30，相较于

无压烧结钨样品(硬度 5.8 GPa，韦伯模数 13)有大幅

提高。 
两步法烧结对上述众多材料的适用性，表明其

工作机理与化学成分关系不大，而是从微结构的角

度起作用。 

2  两步法烧结的物理机制 

两步法烧结受到广泛研究最重要的原因就是可

以在实现致密化的同时抑制烧结末期的快速晶粒长

大。要研究两步法烧结的物理机制，就必须正确认

识陶瓷烧结后期致密化与晶粒长大的动力学机制。

对于陶瓷烧结，其传质主要有表面扩散、以表面为

扩散源的晶格扩散、蒸发–凝聚、晶界扩散、以晶界

为扩散源的晶格扩散和塑性流动这 6 种形式。而前

3 种均不能引起颗粒中心间距的减小，对致密化没

有贡献。而塑性流动需要借助位错滑移，主要出现

在粉末冶金中，陶瓷材料中几乎不存在。因此，对

烧结中后期，决定陶瓷致密化行为最重要的机理就

是以晶界为扩散源的晶界扩散和晶格扩散。对于超

细晶纳米晶陶瓷，其晶界含量相对较高，加之晶界

扩散速率一般高于晶格扩散，可以认为主导致密化

的传质机制就是晶界扩散(这也在许多研究晶界扩

散和晶格扩散的模拟计算和实验中被证实[34–37])。对
同一材料体系，可以假设晶界扩散系数的激活能在

一定温度范围内保持不变，其数值大小和晶界迁移

激活能相近。 
陶瓷材料中晶粒生长是通过弯曲界面提供的指

向曲率中心的压力差驱动的。在正常晶粒长大理论

中只考虑了双晶粒晶界的迁移，而忽视了更低维度

的晶界结构，这在以往使用高温烧结的具有较大晶

粒尺寸的致密陶瓷材料中是往往是适用的。但在低

温烧结的细晶陶瓷材料中，由于晶粒的减小使得低

维晶界结构含量迅速上升，晶粒长大是否仍符合正

常晶粒长大理论所描述的双晶粒晶界迁移的结论，

仍有待讨论。因此，为了明确晶粒生长的动力学机

制，下面将简要论述双晶粒晶界、三叉晶界线和四

叉晶界结迁移在晶粒生长动力学上的竞争。如果平

均晶粒尺寸 Gavg 是由晶界迁移 Mb 主导的，则由弯

曲界面上的毛细管力 2γ/G(γ 为界面能)驱动的晶粒

生长速度[38]为 

b
cr

d 1 12
d
G M
t G G

γ
⎛ ⎞

= −⎜ ⎟
⎝ ⎠

                (1) 

其中：Gcr 为时间 t 时刻既不生长、也不收缩的临

界晶粒尺寸，它建立了一个化学势 2γ/Gcr 用以确保

物质守恒。通常使用的陶瓷均为多晶材料，多晶中

的晶粒生长需要整个晶界网络的整体移动，这不仅

包含了双晶粒晶界，还包括一些更低维的三叉晶界

线和四叉晶界结。如果这些更低维度的晶界结构比

双晶粒晶界迁移更慢，晶界网络就会被这些慢迁移

的结构钉扎住，从而抑制晶粒生长[39–40]。因此，有

必要考虑三叉晶界线和四叉晶界结对晶粒生长动

力学的影响。若晶粒生长由三叉晶界线迁移 Mt 主

导，假设 G2 区域上的驱动力全部作用在三叉晶界

线上，该线的有效面积为 Ga(a 为原子间距)，则   
式(1)可以写为 

t
cr

d 1 12
d
G GM
t a G G

γ
⎛ ⎞⎛ ⎞= −⎜ ⎟⎜ ⎟

⎝ ⎠⎝ ⎠
               (2) 

类似地，若晶粒生长由四叉晶界结迁移 Mj 主导，

假设 G2 区域上的驱动力全部作用在四叉晶界点

上，该点有效面积为 a2(a 为原子间距)，则式(1)可
以写为 
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2

j
cr

d 1 12
d
G GM
t a G G

γ
⎛ ⎞⎛ ⎞= −⎜ ⎟⎜ ⎟

⎝ ⎠ ⎝ ⎠
              (3) 

对比式(3)，可以发现存在一个依赖于晶界结构的

有效迁移率 M(G/a)α，其中指数 α 可取 0、1、2，
对应不同晶界结构。当 α = 0 时，晶粒生长受双晶

粒晶界控制；α = 1 时，晶粒生长受三叉晶界线控

制；α = 2 时，晶粒生长受四叉晶界结控制。实际

上，α 也可以取−1，这时对应的晶粒生长机制为

Ostwald 熟化。那么广义的 LSW–Hillert 晶粒生长

控制方程可以写为 

cr

d 1 12
d
G GM
t a G G

α

γ
⎛ ⎞⎛ ⎞= −⎜ ⎟⎜ ⎟

⎝ ⎠ ⎝ ⎠
              (4) 

在同时考虑上述 3 种晶界结构时，假设晶粒生长速

度相同，这3种晶界结构受总的驱动力2γ(1/Gcr−1/G)，
则式(1)可以写为 

1
2

2
b t j cr

d 1 1 12
d
G a a
t M M G M G G G

γ
−

⎛ ⎞ ⎛ ⎞
= + + −⎜ ⎟ ⎜ ⎟⎜ ⎟ ⎝ ⎠⎝ ⎠

  (5) 

由式(5)可知，控制晶粒生长机制的转变是由有

效迁移率(Mb，MtG/a，MjG2/a2)决定的。由于 G ≫ a，
只有在非常小的 Mt 或 Mj 下才能实现三叉晶界线或

四叉晶界结迁移对晶粒生长的控制。为了估计晶粒

生长的控制机制，采用平均场理论，假设(1/Gcr−1/G)
与 1/G 处于同一数量级。因此，若 G2 ~ γMbt，则晶

粒生长受双晶粒晶界控制；若 Ga ~ γMtt，则晶粒生

长受三叉晶界线控制；若 a2ln(G/G0) ~ γMjt，则晶粒

生长受四叉晶界点控制。在 3 种结构共同控制的情

况下，晶粒生长预计会经历几个不同结构控制的过

渡阶段。但由于三叉晶界线和四叉晶界点随晶粒长

大浓度迅速下降，晶粒生长最终都会回到双晶粒晶

界控制的抛物线规律。在致密陶瓷中，晶粒生长的

抛物线规律已经被多次证实 [25, 41–43](如掺杂的

Y2O3、CeO2、ZrO2)。 
Wang 等[12–13]在 2006 年发表的 2 篇系列文章中

推测，两步烧结的机理为三叉/四叉晶界迁移率具有

相较于晶界迁移率和晶界扩散系数(更高的表观激

活能(机理示意图如图 1b 所示)，从而能够在较低温

度下钉扎晶粒生长，并允许活跃的晶界扩散来完成

烧结致密化。 
根据这一机理，晶粒生长(即三维晶界网络的演

化)在高温下由激活能较小的二维晶界面控制，在低

温下由激活能较大的三叉/四叉晶界控制，因此，在

某一温度下会发生表观迁移率的突变。为研究这一

机制，Dong 等[25, 32]选择了立方 YSZ 陶瓷作为模型。

立方 YSZ 陶瓷具有萤石结构，可以固溶大量阳离

子，使得晶粒生长对缺陷和杂质不敏感[44]；其高对

称的立方结构表现出较强的各项同性，在立方 YSZ
中尚未见到有晶界面化(这可能会影响晶粒生长的

热力学和动力学，通常伴随晶粒异常长大现象)的相

关报道；相对于四方 YSZ，立方 YSZ 的溶质阻力更

小，晶粒生长更快[25–27]，两步法烧结抑制晶粒生长

的效果更好。 
 

 
(a) 

 
(b) 

 
图 3  (a)致密的立方 YSZ 陶瓷晶粒生长的抛物线规律[25]  

(b)致密立方 YSZ 陶瓷在 1300 ℃左右的晶界迁移率

突变[32] 
Fig. 3  (a)Parabolic law of grain growth in dense cubic YSZ 

ceramics[25]; (b)Grain boundary mobility transition in 
dense cubic YSZ ceramic at 1300 ℃[32] 

 
Dong 等[25]验证了致密的立方 YSZ 陶瓷在高温 

(1350~1500 ℃)下和多种气氛中晶粒生长的抛物线

规律(即满足正常晶粒生长)，并将两步法烧结制备

的细晶纳米晶陶瓷(T1=1290 ℃、T2=1200 ℃、t2=16 h)
在 T2 温度附近进行长达 500 h 至 1000 h 的热处理实
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验，发现其在低于 1300 ℃的温度区间内晶粒生长速

率大幅变慢[32]。如图 3b 所示，按照晶粒生长的抛

物线规律计算出的晶界迁移率在高温区间满足阿伦

尼乌斯关系，表观激活能 Ea为 4.2 eV，但在 1300 ℃

以下时迅速下降，具有高达 10.8 eV 的极高表观激

活能。因此，即便 T1 和 T2 只相差 90 ℃，其晶粒生

长也得到了非常有效的抑制，这也直接从实验数据

方面证实了两步法烧结在低温区间晶界迁移率突变

的物理机制：低温下三叉/四叉晶界引起的高晶界迁

移激活能钉扎了晶粒生长，同时允许较低激活能的

晶界扩散来缓慢完成致密化。 

3  两步烧结样品的晶粒尺寸均匀性 
细晶尺寸为纳米材料带来了许多优异的力学和

功能特性，引起了人们的广泛关注。然而，能够保

持材料可靠性的尺寸分布均匀性却少有研究。这一

方面是因为晶粒尺寸分布的均匀性往往难以在实验

中精准测量和量化；另一方面也是因为大多数研究

更多关注材料的平均晶粒尺寸和其力学或功能特

性，而较少关注尺寸分布的均匀性对材料性能的影

响。但晶粒尺寸分布的均匀性不容忽视，由瞬时或

缓慢失效引起的机械、电气、电介质等故障通常发

生在材料最薄弱的部位，这些部位通常与晶粒或晶

界在微观结构或化学性质上的不均匀性有关。如果

能最大限度地降低晶粒尺寸的分散性，使大部分晶

粒在微观结构上是相似的，就能使材料的可靠性有

一定程度的提高。 
根据Hillert提出的遵循平均场理论的预测[38, 45]，

在正常晶粒生长时(所有晶界的能量和迁移率一致，

晶粒生长遵循抛物线规律)，晶粒尺寸分布的标准差

Σ与平均晶粒尺寸 Gavg 的比值理论上为 σ = Σ/Gavg = 
0.354。由于实际材料中各晶界能量和迁移率不完全

一致，因而其比值 σ应该更大。如果用幂次规律来

描述晶粒生长 

avg 0 An nG G t− =                          (6) 

式中：A 是与材料、温度相关的常数；n 与式(4)中
的指数 α 有对应关系(n=2−α)。n=3 时对应 Ostwald
熟化；n=2 时对应正常晶粒生长的抛物线规律。由

于 σ随 n 的增加而减小[46]，那么要实现更均匀的尺

寸分布(更小的 σ)，就必须引入更高幂次的晶粒生

长，也就是引入相对于双晶粒晶界(α=0)钉扎作用更

强的晶粒生长控制机制。 
致密陶瓷的晶粒生长大多遵循抛物线规律；而

多孔陶瓷由于气孔的钉扎作用，通常其晶粒生长指

数 n≥3，其晶粒尺寸分布的 σ值要小于 Hillert 预测

的理论极限，但这只适用于烧结中期时颗粒被烧结

颈相连却仍被连通孔所分隔开的烧结体。如果能够

将烧结中期的超均匀的晶界网络结构保持到烧结末

期，那么就有希望制备出比 Hillert 预测的理论极限

更均匀的陶瓷烧结体。但随着开放的连通孔演变为

孤立气孔，也就是进入烧结末期，这种均匀结构会

被打破。为了获得致密陶瓷，通常需要将材料在较

高的烧结温度下保温一段时间来实现致密化，这会

导致幂次较低的晶粒生长，更加剧了烧结末期晶粒

尺寸分布的不均匀趋势。 
两步法烧结很明显地契合冻结烧结末期晶界

网络，引入高幂次晶粒生长的需求。由于低温下

三叉/四叉晶界的强钉扎作用，两步法烧结可以在

T2 温度下最大化保留 T1 温度时的晶界网络，抑制

烧结末期的晶粒生长而不影响陶瓷的致密化进

程。如图 4a~图 4d 所示，使用两步法烧结实现了

比 Hillert 极限更低的 σ值[46]，这表明两步法烧结

对获取突破 Hillert 极限的超均匀细晶材料是有益

的。实际上，在 Dong 等[32]研究立方 YSZ 陶瓷的晶

界迁移率突变时已经发现低温下其晶粒生长偏离了

抛物线规律(如图 4)，其在 1200 ℃时 n=4.9、1175 ℃

时，n=6.7，这些指数都远远大于正常晶粒生长所对

应的 n=2，这也说明在低温下烧结中期晶粒生长的

高幂次指数在烧结后期也很好地的保持了下来。 
根据以往对材料烧结过程的研究[47–48]，在烧结

初期，因为表面扩散驱动的颗粒粗化与烧结颈的形

成反过来促进了颗粒重排，开气孔尺寸、气孔尺寸

与晶粒尺寸比值的 σ值迅速减小，这个过程在颗粒

间相互紧密连接时结束，理论上在相对密度 ρ ≈ 
0.64(大小完全相同球体的随机紧密堆积密度[49])时
发生，但实际材料的颗粒大小并不完全一致，这个

密度值通常会更高一些；随后进入烧结中期，由表

面扩散驱动，颗粒相对于气孔进一步粗化，气孔逐

渐变为热力学不稳定状态；随着密度增加，烧结进

入末期，需要通过晶界扩散来实现致密化，但这样

的代价是会同时发生晶粒正常长大从而导致 σ 增

大，除非使用两步法烧结。因此，烧结初期的均匀

化也是减小 σ的重要手段——选择合适的 T1温度完

成烧结初期的均匀化；随后在较低的 T2 温度下冻结

微观结构网络完成致密化，即便初始粉体/素坯的 σ
值较高，也可以获得具有更低 σ值的纳米细晶材料，

如图 4e~图 4l 所示，以尺寸均匀性相对较差的初始

粉体，通过两步法烧结制备出了尺寸均匀性更好的
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致密陶瓷。这也说明，两步烧结陶瓷样品最终的分

布均匀性是在 T1 温度下通过烧结初期和中期所带

来的微观结构网络均匀化和 T2 温度下微观结构网

络的冻结共同作用的结果。 

 
图 4  采用不同起始 Al2O3粉体制备的两步法烧结块体[46]。(a, b) 4.7 nm Al2O3粉体，(c, d)使用 4.7 nm Al2O3粉体，T1 = 1150 ℃不

保温，T2 = 1025 ℃保温 40 h 得到的致密块体，(c)中的放大插图显示没有气孔，(e, f) 11.6 nm Al2O3粉体，(g, h) 使用 11.6 nm 
Al2O3粉体，T1 = 1200 ℃不保温，T2 = 1000 ℃保温 20 h 得到的致密块体，(i, j) 16.1 nm Al2O3粉体，(k, l)使用 16.1 nm Al2O3

粉体，T1 = 1275 ℃不保温，T2 = 1075 ℃保温 20 h 得到的致密块体的显微图像与粒径分布直方图 
Fig. 4  Two-step sintered nanocrystalline bulk Al2O3 with different starting powders[46]. Micrographs and normalized grain size 

histograms of a, b) 4.7 nm Al2O3 powders and c, d) dense two-step sintered Al2O3 reaching 1150 ℃ (T1) without holding and 
then held at 1025 ℃ (T2) for 40 h using 4.7 nm Al2O3 powders; inset in (c): enlarged section showing absence of porosity. 
Corresponding micrographs and histograms of e, f) 11.6 nm Al2O3 powders and g, h) dense two-step sintered Al2O3 reaching 
1200 ℃ (T1) without holding and then held at 1000 ℃ (T2) for 20 h using 11.6 nm Al2O3 powders. Similar micrographs and 
histograms of i, j) 16.1 nm Al2O3 powders and k, l) dense two-step sintered Al2O3 reaching 1275 ℃ (T1) without holding and 
then held at 1075 ℃ (T2) for 20 h using 16.1 nm Al2O3 powders 



第 53 卷第 9 期 程世昌 等：超细晶与纳米晶陶瓷的两步法烧结机理研究进展 · 2735 · 

两步法烧结在 T2 得到的超均匀细晶结构可能

不是稳态，而是一种瞬态。Dong 等[32]对两步法烧

结得到的立方 YSZ(T1=1290 ℃、T2=1200 ℃、t2=16 h、
Gavg=0.49 μm)在 1175 ℃退火 500 h 后发现，尽管平

均晶粒尺寸仍然很小(Gavg=0.85 μm)，但两步法烧

结样品原本晶粒尺寸的超均匀性被破环了(σ 值由

0.43 增大至 0.55)，并且在退火后样品的不同区域

同时出现了大量细小晶粒团簇(如图 5b)和大晶粒

团簇(如图 5c)。特别是，由于小晶粒团簇尺寸小于

200 nm，远小于退火前的平均晶粒尺寸 0.49 μm，

因此，这种异常晶粒结构不可能来源于退火前的样

品，这种异常晶粒结构有别于文献中报道的异常晶

粒长大(通常是在相对细小的基体中出现一个极大

的晶粒[50])。晶粒的异常长大通常归因于少数特殊

结构晶界的高迁移率(由晶界处的杂质或溶质原子

偏析等导致的)。任何具有一个或多个这样高迁移

率晶界的晶粒可以通过吞没附近小晶粒来长大，而

随着异常长大的进行，晶粒尺寸对比愈加悬殊，驱

动力也随之增加。更重要的是，由于晶界迁移过程

中会积累大量杂质，晶界迁移率的对比更加显著；

但上述情况根本不适用于小晶粒簇的情况，特别是

不适用于平均晶粒尺寸变化很小的低温下长时间

保样品。因为单个不迁移或迁移率极低的晶界并不

能使晶粒收缩，随着时间的推移，它们还会被迁移

率高的晶界吞没。如果晶粒簇中的晶粒要收缩，那

么组成晶粒簇的每个晶粒都必须具有一些不迁移/
低迁移率的晶界，但这种情况发生的概率特别低。

假设找到一个不迁移晶界的概率为 p，那么 N 个

这样的晶界结合在一起的概率为 pN。对于 p ≪ 1，
N ≫ 1，这种不迁移/低迁移率晶界结合形成异常

收缩的小晶粒簇的概率与高迁移率晶界形成异常

长大的大晶粒簇相比可以忽略不计。这是在萤石

类陶瓷中首次观察的小晶粒团簇，其形成的具体

原因尚不清楚。

 

 
(a)                                     (b)                                       (c) 

图 5  两步烧结的立方 YSZ 在 1175 ℃经过 500 h 保温后出现异常晶粒结构，(a-c)为同一样品不同区域的显微结构[32] 
Fig. 5  Abnormal microstructure in two-step sintered sample after 500 h annealing at 1175 ℃, micrographs of different regions of 

the same sample were shown in (a-c)[32] 
 

4  总结与展望 
两步法烧结因其简单易行、对设备要求低、能

够有效抑制烧结末期的快速晶粒长大等优点，在制

备超细纳米晶陶瓷上具有独特优势。其对众多材料

体系的适用性说明两步法烧结的作用机理与化学成

分的关系不大，而更有可能是与微观结构有关。对

立方 YSZ 陶瓷晶粒生长的研究发现了低温下晶界

迁移率突变的现象，这有力证实了两步法烧结低温

下三叉/四叉晶界迁移相比于晶界迁移率和晶界扩

散系数有更高表观活化能的物理机制。此外，T1 温

度下通过烧结初期和中期所带来的微观结构网络均

匀化和 T2 温度下微观结构网络的冻结提高了两步

法样品的晶粒尺寸分布均匀性，这对于纳米材料的

工程应用可靠性有重要意义。 
然而目前对两步法烧结的研究仍存在一些重要

的科学问题亟需解决： 
1) 对两步法烧结更深入的机理研究。目前，两

步法烧结研究主要集中在拓展不同的陶瓷材料体

系，通过大量摸索合适的烧结条件，得到较高致密

度的烧结体，经验性强，理论深度不足，特别是对

于模型材料(如氧化铝、氧化锆等重要的结构陶瓷材

料)开展的深入、机理性研究较少。特别是对于两步

法烧结参数的选择，如第一步烧结的温度 T1，第一

步烧结是否需要保温(t1)，第一步烧结需要达到的临

界密度 ρc；第二步烧结的温度 T2 与保温时间 t2等，

仍需要猜测与实验摸索。 
2) 开发适配于两步法烧结的成型方法。由于两
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步法烧结对坯体质量的要求很高，其主要是通过干

压或干压结合冷等静压方法成型，但干压成型在大

样品中易产生分层、微裂纹等缺陷，开发适配于两

步法烧结的成型方法具有重要意义。 
3) 两步法烧结还可与其它烧结技术相结合。如

制备透明陶瓷(如镁铝尖晶石陶瓷等)最广泛的烧结

工艺就是无压烧结与热等静压相结合。两步法无压

预烧可以大幅度降低达到闭气孔陶瓷的平均晶粒尺

寸和热等静压的烧结温度(即降低热等静压处理中

晶粒长大的幅度)，对最终样品的力学性能的提升具

有重要意义。因此，两步法无压预烧结合热等静压

后处理技术是一种有广阔应用前景的新型陶瓷制备

技术。 
4) 两步法烧结大尺寸样品的宏观力学性能和

构效关系的研究。此前两步法烧结研究由于花费了

大量精力摸索参数，缺乏合适的成型方法，难以去

除坯体和烧结体的缺陷，难以获得高质量、大尺寸

的坯体。因此，两步法烧结后续的研究需要着重关

注其对烧结致密样品的宏观性能(如抗弯强度、断裂

韧性等)研究，这也最终决定了两步法烧结能否走向

更多的产业应用。 
总之，更深入的机理、烧结参数的合理选择、

多种成型方法的开发、与其它烧结技术的结合、宏

观性能的研究等会对两步法制备超均匀纳米晶和细

晶材料产生深远影响。 
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Extended Abstract 

Nanocrystalline materials with superior performance have attracted much attention due to their average grain size. In recent years, 
the sintering technology for ceramic materials has developed rapidly, including techniques such as hot isostatic pressing (HIP), spark 
plasma sintering (SPS), flash sintering, cold sintering, oscillation pressure sintering (OPS), and ultra-fast ultra-high temperature 
sintering. These techniques can significantly promote densification process, optimize microstructure, and effectively enhance 
mechanical and functional properties of ceramics. Among these, two-step sintering has gained widespread attention due to its 
simplicity, low equipment requirements, and effectiveness in suppressing rapid grain growth during the final sintering stage. These 
unique advantages make two-step sintering method suitable to prepare ultrafine nanocrystalline ceramics of various materials and 
flexible to combine with other sintering techniques (such as two-step flash sintering and two-step oscillation pressure sintering). In 
two-step sintering procedure, the first step uses a high temperature T1 without holding or for a short holding time to force the pores in 
green body to shrink relative to the size of grain and thus become thermodynamically unstable. In the following second step, a lower 
temperature T2 and a longer holding time t2 (typically 10-20 hours) are used to complete the densification, while effectively 
suppressing grain growth. Compared to the conventional sintering method, the two-step sintering method becomes a challenge mainly 
because the densification and grain growth processes share the similar thermodynamic driving forces and kinetic processes.  
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After over twenty years of development, two-step sintering has been extended to a variety of materials like Y2O3, 
cubic/tetragonal yttria-stabilized zirconia (YSZ), Al2O3, TiO2, ZnO, BaTiO3, SiC, AlN, hydroxyapatite, W, Mo, etc.. These successful 
applications in different materials indicate that its mechanism could be more likely to relate to the microstructures rather than the 
chemical composition. 

The mechanism of two-step sintering is presumed to be that the junction mobility of 3-grain line or 4-grain junction with a higher 
apparent activation energy, compared to 2-grain boundary mobility and grain boundary diffusivity. This enables a grain growth to be 
pinned at lower temperatures and allows an active grain boundary diffusion to achieve densification during sintering. According to 
this mechanism, grain growth (i.e., the evolution of the 3-dimensional grain boundary network) is controlled by the lower activation 
energy of the grain boundary mobility at high temperatures and by the higher activation energy of the junction mobility at low 
temperatures. Consequently, an apparent mobility transition occurs at a certain temperature, which is observed in 8YSZ. The grain 
boundary mobility calculated according to the parabolic law of grain growth follows the Arrhenius relationship in the high 
temperature range with an apparent activation energy (Ea) of 4.2 eV. However, it rapidly decreases at < 1300℃, exhibiting an 
extremely high apparent activation energy of 10.8 eV. This also directly confirms the mechanism of two-step sintering.  

Material performance failures typically occur at the weakest areas, which are often related to the microstructural or chemical 
inhomogeneity. The reliability of nanocrystalline material can be improved to some extent via narrowing the grain size distribution in 
microstructure. Two-step sintering can freeze the grain boundary network in the final sintering stage, introducing grain growth with a 
higher exponent. Two-step sintering can fabricate nanocrystalline ceramics with a narrower grain size distribution than Hillert’s 
theoretical prediction via uniformizing microstructural network during the initial and intermediate sintering stages at T1 and freezing 
the microstructural network at T2.  

Summary and prospects  Two-step sintering offers unique advantages for fabricating ultrafine nanocrystalline ceramics due to its 
simplicity, low equipment requirements, and effective suppression of rapid grain growth during the final sintering stage. This review 
represents the research background of two-step sintering, thus clarifying its suitability towards various materials. The related 
mechanisms behind the suppression of rapid grain growth and the uniformity of the grain size distribution are descirbed. The grain 
boundary mobility transition at a low temperature is the most important mechanism of two-step sintering. In addition, the 
uniformization of the microstructural network during the initial and intermediate sintering stages at T1 and the freezing of the 
microstructural network at T2 are important reasons for the uniformity of two-step sintered samples. The two-step sintering needs a 
further research on its mechanisms, guidance on the selection of sintering parameters, development of more suitable molding 
techniques, combination with other sintering techniques and investigation on the macroscopic mechanical properties of large-sized 
samples. 
 
Keywords two-step sintering; nanocrystalline ceramics; microstructure; grain growth; grain boundary mobility 

 

 


