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陶瓷材料脆性断裂的显微结构效应* 
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摘  要：本文系统地回顾了自 Griffith 的经典性工作发表一个世纪以来在陶瓷材料断裂行为

方面所取得的研究进展，着重强调了脆性断裂的显微结构效应。 
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Abstract: The progress in understanding the fracture behavior of ceramics, from the classical 
work of Griffith over a century ago to the present day, was systematically reviewed in this paper, 
with special emphasis on the microstructure effects in brittle fracture.  
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写下这个题目的时候，正值断裂力学奠基人

A.A. Griffith (图 1) 的经典论文“The Phenomena 

of Rupture and Flow in Solids”[1]发表 100 周年。

今天，我们打开任何一本材料力学教科书，有关

断裂的部分几乎无一例外地都是从 Griffith 的这

篇经典论文开始的。 

在过去的 100 年里，断裂力学经历了一个从

萌芽、成形到进一步丰富发展的曲折过程。之所

以称之为曲折，是因为 Griffith 的经典论文中所

研究的是玻璃、陶瓷等脆性材料中的裂纹扩展问

题，而此后在 Griffith 工作基础上于 20 世纪 50

年代初步建立的断裂力学理论则是首先在以延性

断裂为主要断裂方式的金属材料领域得到成功应

用；在断裂力学经过了近 20 年的发展之后再度回

到脆性陶瓷材料领域时，人们突然发现已经较为

成熟的断裂力学对于陶瓷材料的脆性断裂问题似

乎并不是那么普遍适用。于是，从 20 世纪 60 年

代末开始，一批力学工作者为发展一套适用于脆

性断裂的断裂力学理论付出了十分艰辛的努力，

并终于在 80 年代初期开始取得突破，进而为断裂力学注入了一个全新的内容，即：裂纹扩展的显微

结构效应。应该说，关于裂纹扩展显微结构效应的研究到上世纪末为止已经基本结束，一套适用于

研究陶瓷材料脆性断裂问题的断裂力学理论也初步建立起来[2,3]。 

作为对 Griffith 工作的百年纪念，本文试图对一个世纪以来 (尤其是上世纪最后 30 年间) 围绕

脆性断裂显微结构效应问题开展的研究进行一次较为系统的回顾，以期为仍然在持续开展着的陶瓷

断裂行为相关研究提供一些理论指导。 

1 断裂的能量平衡理论 

我们首先简要回顾一下 Griffith 的经典工作。 

Griffith 这篇堪称为当代断裂力学奠基石的论文中最基本的一个观点是[1]：对于一个特定的含裂

纹系统，如果考虑了该系统发生微小变化时所有能量项的变化，根据热力学和经典力学中的能量守

恒定律就可以相应地写出描述裂纹扩展条件的基本方程。这就是断裂的能量平衡理论。 

我们考虑如图 2 所示的一种最简单的情况[4]来说明 Griffith 的能量平衡观点。在图 2 (a) 中，一

个弹性体在外边界上受到外加荷载 P 作用，此时系统的总内能为 UA。这时，在这个弹性体中引进一

条长度为 2c 的裂纹，系统变成如图 2 (b) 所示的状态：由于裂纹的引进，弹性体在外力作用下形状

将发生微小变化。相比于图 2 (a) 所示状态，图 2 (b) 所示状态的系统总内能将发生以下变化： 

(1) 裂纹的引进导致了新表面形成，系统的表面能将增大 Us； 

(2) 弹性体形状发生变化，外加荷载的作用位置相应变化，这相当于外加荷载对弹性体做了总量

为 W 的功； 

(3) 由于裂纹的引进，弹性体中储存的弹性应变能将增加 UE。 

 

 

 
图 1 断裂力学奠基人 Alan Arnold Griffith 

(18931963) (图片取自网络) 
Figure 1 Alan Arnold Griffith (18931963),  

the founder of fracture mechanics 



 290  龚江宏, 陶瓷材料脆性断裂的显微结构效应 第 42 卷
 

 

由此，我们可以很容易地写出图 2 (b) 所示状态的系统总内能表达式如下： 

  SEAB UWUUU   (1)

式中，W 前面的负号是因为对于真正可逆的热力学系统，外加荷载做功相当于系统势能的减小。 

式 (1) 中右边括号内的物理量 (UE  W) 通常称为系统的机械能。 

接下来，假定在外加荷载作用下，图 2 (b) 中的裂纹扩展了一段微小的距离 c，成为如图 2 (c) 

所示的状态。此时，系统的总内能为： 

c
c

U
UU 

d

d B
BC   (2)

根据热力学理论，能够使系统总内能降低的过程可以自发发生，同时裂纹的扩展也不可能导致

系统内能的增加，因此我们就得到了在外力作用下裂纹发生微小扩展的充分必要条件： 

0
d

d B 
c

U
 (3)

式 (3) 就是预测断裂行为的能量平衡准则。

注意到在上述分析过程中并没有引进任何的假

设前提条件，因此式 (3) 应该具有普遍的适用

性：从理论上说，只要将与裂纹扩展过程相关的

所有能量项都确定下来并写入式 (1)，则根据式 

(3) 即可获得裂纹扩展的充分必要条件。因此，

我们可以说，Griffith 的能量平衡理论是讨论所

有断裂问题的基础和基本出发点。 

式 (3) 中等号成立时所对应的状态称为含

裂纹体的平衡状态，或称为裂纹的平衡状态。 

为了验证能量平衡理论，Griffith 设计了一

个实验。首先，为了能方便地写出式 (1) 中的

各个能量项，Griffith 考虑了均匀受力无限大薄

平板中狭窄椭圆孔这一特殊情况 (图 3)。在这一

特殊情况中，如果椭圆孔的短轴 b  0，则椭圆

 

 
图 2 Griffith 裂纹扩展条件的导出 

Figure 2 Illustration of the derivation of Griffith's criterion for crack propagation 

 

 
图 3 均匀受力无限大薄平板中的无限狭窄椭圆孔 

Figure 3 A narrow elliptical hole located in an 
infinite thin plate under uniform tension 
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孔便可以视作一条裂纹。借助于 Inglis [5]给出的椭圆孔端点附近应力场和位移场的标准解，很容易地

算出裂纹周围各体积单元的应变能密度。而在比裂纹尺寸 (2c) 大得多的范围内进行积分，在平面应

力条件下则可以得到具有单位厚度的弹性体中弹性应变能的表达式： 

E

c
U

22
a

E


  (4)

式中，a为外加应力，E 为弹性体的弹性模量，c 为平板内贯穿性椭圆孔“裂纹”的半长。 

对于线弹性材料，在外加荷载恒定的条件下，加载系统所做的功等于系统弹性应变能的两倍，

即[6]： 

E2UW   (5)

式 (1) 中的表面能项则可以由裂纹表面积与材料的自由表面能 S的乘积决定。对于单位厚度薄

平板中裂纹，有： 

SS 4 cU   (6)

将式 (4)、式 (5) 及式 (6) 代入式 (1) 并对裂纹尺寸 c 微分，由于 dUA/dc = 0，可以得到： 

S

2
aB 4

2

d

d





E

c

c

U
 (7)

于是，使如图 3 所示椭圆孔裂纹发生扩展所需的外加应力应该满足以下条件： 

c

E




 S
a

2
  (8)

接下来，Griffith 便开始着手进行实验。注意到在 Inglis 的工作[5]中有一个重要的前提条件，即

所考虑的材料必须是各向同性均质材料，而且在外力作用下材料内部任意一点处的应力应变关系均

满足 Hooke 定律。因为玻璃能够较好地满足这一要求，而且又很容易找到，所以 Griffith 选用了玻

璃作为实验用材料。用玻璃薄壁圆管和球形玻璃

灯泡作为断裂样品，用玻璃刀分别在各个样品上

刻了一条初始深度 c0为 2 mm ~ 12 mm不等的裂

纹；为了满足裂纹表面上不受应力作用的要求[5]，

实验前将样品退火以消除裂纹尖端处的残余应

力；而后，向中空的玻璃管或玻璃灯泡中泵入液

体使之爆裂，并由样品爆裂时所对应的液体压力

确定材料的临界断裂应力f 的大小。注意到

Griffith 实验中所采用的裂纹构型与图 3 所示的

内部裂纹有所不同，但根据 Inglis 的计算[5]，对

于如图 4 所示长度为 c 的表面缺口极限情况 (b

→0)，其系统能量是长度为 2c 的内部裂纹系统

能量的一半。因而式 (8) 对于表面缺口型裂纹

系统同样适用。 

Griffith 的实验结果满足以下关系 (图 5)： 

 

 
图 4 均匀受力半无限大薄平板中的表面裂纹 
Figure 4 A surface flaw located in a semi-infinite  

thin plate under uniform tension 
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1/2
0f mMPa263.0 c   

数据的离散系数为 5%。这一结果很好地验证了式 (8) 所描述的重要结论。 

不难看出，由式 (8) 所确定的a 值下限实际上就是材料的断裂强度f。也就是说，对于如图 3

所示的裂纹系统，当外加应力满足式 (8) 之后，裂纹扩展将不受限制地自发发生，从而导致材料的

断裂。我们将满足这一条件的裂纹系统称为 Griffith 裂纹系统。 

在 Griffith 导出了式 (8) 之后的几十年里，整个世界范围内已经发表了数以千计的论文试图从

各个侧面来验证 Griffith 的能量平衡理论。这些工作中所考虑的断裂情况大都或多或少地有点类似于

Griffith 实验中的均匀拉伸平面裂纹的断裂情况。研究结果表明，对于 Griffith 裂纹系统，其断裂强

度f与裂纹初始尺寸 c0之间的关系都可以用如下的通式形式表示[7]*： 

0

f
f

21

c

E

Y


   (9)

式中的 Y 是一个数值常数，与裂纹的几何形状及位置、外力作用方式以及所采用的断裂样品的几何

形状及尺寸有关 (特别是，对于如图3所示的无限大薄平板中的狭长直通裂纹，当b  0时，Y = 0.5)。 

与式 (8) 相比较，式 (9) 中用断裂表面能f 替代了由自由表面能S，这是因为在实际材料的断

裂过程中，热力学自由表面能 S肯定不会是唯一的能量耗散机制。 

事实上，Griffith 本人也对两个来源不同的表面能数据进行过有趣的比较[1]：一个是采用玻璃断

裂试验结果fc0
0.5 = 0.263 MPam0.5 及 E = 62 GPa、根据式 (8) 计算得到的 1.75 J/m2，另一个则是由

在 1020 K ~ 1383 K 温度范围内产生粘性流动的玻璃表面张力反推至室温得到的 0.54 J/m2。后一个数

据就是通常所说的热力学自由表面能s，用于描述材料表面上的原子与材料内部的原子在承受原子间

净约束力方面所存在的差异，相当于固体材料新生单位面积原子面所吸收的能量。前一个数据按照

Griffith 自己的理论当然也应该是热力学自由表面能。因此，Griffith 在当时就非常自信地将这两个数

                                                        

* 将Griffith强度公式 (9) 与Orowan的理论断裂强度计算公式 (延伸阅读材料A) 对比一下是有意思的。

Griffith 公式只是将理论断裂强度公式中的原子间平衡距离 a 换成了裂纹尺寸 c。这一变换就很好地解

释了实际强度总是低于理论预测值的原因  裂纹的存在是导致固体材料在低应力水平下发生断

裂的根本原因。 

 

 
图 5 Griffith 验证实验结果 (数据取自文献[1]) 

Figure 5 Results of Griffith's verification experiments. Data from Ref. [1] 
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据之间存在的显著差异归因于两种测试方法精度之间的差异。这当然是一种可能的解释，因为即使

在测试技术更为发达的今天，测定固体材料热力学自由表面能的技术差不多也只能精确到这种程度。

但是，在 Griffith 之后的相当长的一段时间里，人们对断裂过程中的能量耗散机制的认识却在很大程

度上受到了 Griffith 这一解释的影响而一直停滞不前，直到 20 世纪 50 年代初才由 Orowan [8]首先取

得了关键性的突破。 

Orowan 的关键性突破是在金属材料领域取得的。这也是断裂力学在以 Griffith 理论为基础发展

出来之后便迅速地在金属材料领域取得成功应用的根本原因之一。Orowan 认为：在裂纹受力发生扩

展之前，由于裂纹尖端处高度的局部应力集中，裂纹尖端附近区域将产生一个塑性屈服区；因此，

提供给裂纹扩展所需的能量不仅应该包括用于形成新表面所需的能量，而且也应该包括用于引起这

种塑性屈服所需的能量  塑性功。当然，Orowan 对 Griffith 准则进行的这一修正也只是考虑了

问题的一个方面。在材料实际的断裂过程中，导致能量额外消耗的机制是多方面的。为了全面考虑

延伸阅读材料 A：计算理论断裂强度的 Orowan 模型 

 所谓固体材料的理论断裂强度，就是固体材

料断裂强度在理论上可能达到的最高值，又称为

理论结合强度。 

理论上说，如果知道原子间结合力的细节 

(即知道应力应变曲线的精确形式) 就可算出理

论断裂强度。但是，不同的材料有不同的组成、

不同的结构及不同的键合方式，因此这种理论计

算是十分复杂的，而且对各种材料都不一样。为

了能够在各种情况下简单、粗略地估计理论断裂

强度，Orowan 提出以正弦曲线来近似原子间约束

力随原子间的距离 x 的变化曲线 (见图 A1)，即： 


 x2

sinth                       (A1) 

式中，th为理论断裂强度，为正弦曲线的波长。 

在对材料施以逐渐增大的外力作用时，图 A1

所示曲线可以视作材料的受力变形曲线。因此，

当外力由 0 逐渐增大至th从而导致材料断裂这一

过程中，外力所作的功 W 可以计算如下： 








th

2/

0
th

2
sin   dx

x
W            (A2) 

材料断裂时将产生两个新表面。因此只有当

外力所作的功大于或等于材料产生两个单位面积

的新表面所需的表面能时，材料才会发生断裂。

设材料的表面能为s，则由 W = 2 s可以得到： 

s
th 2




                          (A3) 

注意到在接近平衡位置 O 的区域内，原子间

约束力随原子间距离 x 的变化关系曲线服从虎 

克定律，即： 

E
a

x
E                          (A4)

式中，a 为原子间的平衡距离，一般可以近似处理

为材料的晶格常数。 

当 x 很小时， 





 xx 22

sin                          (A5)

将式 (A3)、(A4) 和 (A5) 代入式 (A1) 即可得到

一个计算固体材料理论断裂强度的近似公式： 

a

E s
th


                           (A6)

即：理论断裂强度与弹性模量、表面能和晶格常

数等材料性能有关。弹性模量 E 和表面能s 大而

晶格常数 a 小的固体材料，其理论断裂强度高。

 

 
图 A1 Orowan 模型 

Figure A1 Orowan model 
 

参考文献：OROWAN E. Fracture and strength of 
solids [J]. Reports on Progress Physics, 1949, 12: 48.
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各种能量耗散机制的影响，便引进了断裂表面能 (f) 概念用于定量描述在断裂过程中消耗的各种表

面能的总和。 

最后需要顺便说明的一点是，上述的所有分析都是对应于平面应力状态。而对于平面应变状态，

只需将各个公式中的弹性模量 E 用因子 E/(12) (其中 为材料的泊松比) 进行简单的替换即可。 

2 显微结构缺陷及其对强度的影响 

Griffith关于断裂的能量平衡理论最初考虑的是一个含裂纹的弹性体；在后续进行的验证实验中，

Griffith 也是用人工的方法在玻璃样品上引进了一条宏观裂纹。在 Griffith 时代，裂纹以及含裂纹体

还是新鲜的名词，因此当时的人们对实际材料中裂纹的起源及其存在方式的认识仍然十分有限。

Griffith 之后的 20 年左右时间里，大量的研究主要是针对人工裂纹展开的。直到第二次世界大战期

间以“自由轮”号轮船陆续发生断裂事故 (图 6) 为主要诱因，科学家和工程师们才真正意识到从材

料本身探索裂纹起源及扩展问题的重要性，并因此推动了当代断裂力学的出现和迅速发展。 

早期研究忽视了裂纹起源问题的一部分原因可能在于当时作为结构部件使用的材料是以金属为

主的。金属材料的断裂韧性 KIC一般都比较高 (典型值为 50 MPam1/2 ~ 150 MPam1/2) [6]，断裂发生之

前构件所能容许的裂纹尺寸相对较大 (通常为肉眼可见的毫米级)。而对于陶瓷材料来说，较低的断

裂韧性 (典型值为 5 MPam1/2 ~ 10 MPam1/2) 使得其内部导致断裂的临界裂纹尺寸通常为微米级。因

此，当断裂力学在上世纪 60 年代末 70 年代初重新回到脆性陶瓷领域时，裂纹的起源及其扩展问题

就显得尤为重要了。 

作为脆性断裂显微结构效应的一个重要内容，本章我们着重介绍陶瓷材料中常见的显微结构缺

陷以及由显微结构缺陷而诱发的固有裂纹。 

2.1 Griffith 微裂纹理论 

我们还是从 Griffith 的经典性工作开始。在

建立了断裂的能量平衡理论之后， Griffith 在他

的经典性工作中又结合玻璃纤维强度实验结果

进行了一系列富有创造性的分析[1]。 

首先，Griffith 清楚地意识到，对断裂过程

的完整描述必须从原子或分子尺度出发。理论上

说，当裂纹系统处于平衡状态时，裂纹尖端处的

最大拉应力应该等于固体材料的理论断裂强度，

也就是原子键所能承受的最大应力。利用 Inglis

的应力集中公式[5]： 


 c

21
a

C   (10)

(式中，C为图 3 中 C 点处的应力，为 C 点处

的曲率半径)，Griffith 对玻璃的理论断裂强度进

行了估算：考虑到裂纹的扩展是原子键的依次断

裂过程，裂纹尖端应该始终处于两个相邻原子面

之间，Griffith 假定裂纹尖端曲率半径与原子尺

 

 
图 6 (a) 全焊接制作的 Jeremiah O'Brien 号自由轮；

(b) Schenectady 号自由轮在没有任何预警的情况

下船体突然裂成几乎两半 
Figure 6 (a) Liberty ship Jeremiah O'Brien made 
mainly b welding; (b) The hull of Liberty ship 

Schenectady cracked almost in half without warning 
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度相当，取 = 5  1010
 m 应该是一个比较合理的近似，同时，把玻璃试样的断裂试验结果fc0

0.5 = 

0.263 MPam0.5 代入式 (10) 得到C  23.5 GPa。这一数值约为玻璃弹性模量的若干分之一，相应的

应变约为 0.3 ~ 0.4。Griffith 估计，在这样的应力水平下已经很难假定 Hooke 定律仍然成立了，因为

原子间距离与原子间净约束力之间关系在临近断裂之前肯定是非线性的。此外，根据式 (10) 也不可

能得出分子尺度上的精确结果，因为式 (10) 的基础是线弹性力学中关于物质连续性的基本假设。考

虑了这些因素之后，Griffith 认为 E/10 应该是对材料理论断裂强度的一个合理的估计。通过对文献

报道的大量数据进行分析，Griffith 进一步证实了这一想法。 

上面指明了固体材料在理论上可能达到的最高强度，这也正是制备高强度材料的最终目标。但

是，Griffith 更感兴趣的事实却是：在实际的固体材料中，只有极少数的一些经过精心制备的晶须或

纤维的断裂强度能够达到或接近于其理论断裂强度，绝大多数尺寸较大的多晶材料实际断裂强度通

常比理论值要低得多，一般介于 E/1000 ~ E/100 之间。存在于断裂现象本身的矛盾也是十分明显的：

如果材料确实是各向同性均匀连续体，那么在均匀外加应力作用下，材料内部所有的原子键都将承

受同样的外加应力作用，当外加应力达到材料的理论断裂强度时，所有的原子键将同时发生断裂，

从而使得材料的破坏表现为粉碎得如同爆炸一般；但实际材料的断裂却不是这样，它们往往沿着比

较确定的平面裂开，动能也很小。 

为了解释上述矛盾，Griffith 就玻璃纤维的强度问题做了一组实验。这些玻璃纤维是用与前面的

验证实验中相同的材料制成的。通过不断增加荷载使得这些纤维在单调的拉伸或弯曲试验过程中断

裂。实验发现：精心制备的新鲜玻璃纤维强度特别高，而且与预测的理想无缺陷体一样，最后的破

坏都表现为粉碎得如同爆炸一般。但是，如果把样品暴露在空气中静置一段时间 (即老化) 之后再进

行相同的试验，则纤维的强度就有所下降，下降的幅度随静置时间的延长而增大，在老化时间达到

几个小时之后，纤维的强度又开始趋于稳定，这一稳定值与普通玻璃的断裂强度基本一致。注意到

材料强度与材料内部中存在的裂纹尺寸有关，暗含在这一实验结果中的一个事实便是：玻璃纤维裸

露的表面与空气中微小的灰尘颗粒之间发生了相互作用。灰尘中常见的成分是石英，这是一种相当

硬的材料，它可以在除了金刚石和碳化硼这两类最硬的材料之外的其他几乎所有材料的表面造成接

触损伤。 

随后，Griffith 又对大量的不同直径的“老化”玻璃纤维进行了实验，实验结果表现出明显的“尺

寸效应” (图 7)：纤维越细，强度越高。Griffith 认为，由分子组成的单键因为不可能再包含有缺陷

 

 
图 7 玻璃纤维强度随纤维直径的变化关系 (数据取自文献[1]) 

Figure 7 Variation of the strength with diameter for glass fibers (Data from Ref. [1]) 
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而必定具有理论断裂强度。把实验数据外推到分子尺度，Griffith 就再次得到了近于弹性模量十分之

一的理论断裂强度。 

这样，通过一系列实验，Griffith 令人信服地建立了关于固体材料断裂强度的微裂纹理论：典型

的脆性固体材料内部必然包含着相当数量不同大小的结构缺陷，包括亚微观缺陷、微观缺陷或其他

用常规的手段无法检测出来的非常小的不均匀粒子；这些缺陷都可以近似处理为裂纹，而裂纹的存

在则是导致固体材料在低应力水平下发生断裂的根本原因。 

2.2 陶瓷材料中常见的本征裂纹 

导致陶瓷材料产生微裂纹的原因是多方面的。根据裂纹形成机制不同，可以把陶瓷材料中的微

裂纹大致分为本征裂纹和非本征裂纹两大类。其中，本征裂纹指的是那些在材料制作过程中引进的

缺陷，包括气孔、夹杂、分层以及在烧结过程中由于各向异性热膨胀、相变等原因导致的内部裂纹，

甚至异常长大的晶粒等；材料在制作后期进行机加工时引进的表面损伤原则上说也应该属于本征裂

纹。非本征裂纹则是那些在材料的运输、装配及使用过程中由于外力及环境作用而产生的缺陷，如

材料与环境介质中存在的微颗粒之间发生碰撞 (或接触) 而形成的表面裂纹以及在使用过程中由于

相变、蠕变、热冲击、腐蚀、氧化等原因而产生的其他缺陷等。本节我们主要介绍材料在制作过程

中引进的一些典型本征裂纹。 

2.2.1 气孔导致的本征裂纹 

一般说来，作为烧结过程中致密化不完全的结果，气孔总是不可避免地存在于几乎所有的陶瓷

材料中。材料的破坏可能起源于大的气孔 [图 8 (a)]，也可能起源于能通过局部相互作用而产生显著

应力集中效应的气孔群 [图 8 (b)] [9]。 

尽管材料中气孔的形状可能千差万别，但是由于气孔尺寸一般都比较小，加之大多数气孔都是

处于材料内部的封闭气孔，因此可以近似地将气孔处理为一个处于无限大弹性体中的椭圆形或圆形

孔洞。根据 Inglis 理论[5]，当弹性体外边界受到应力作用时，气孔附近区域将产生应力集中效应。由

于气孔一般具有较大的曲率半径，由式 (10) 可知气孔所导致的应力集中效应通常并不十分显著。这

就是在外加应力较低的情况下，气孔本身作为一种缺陷通常不能直接导致材料破坏的主要原因。也

 

 
图 8 与气孔相关的断裂源[9]：(a) 从内部大气孔处发生断裂的 ZrO2试样断口；(b) 断裂起始于 

由一个大气孔和一些小气孔构成的气孔群的 PZT 试样断口 
Figure 8 SEM micrographs showing some pore-related fracture origins[9]: (a) failure from large  

internal pore in ZrO2; (b) failure from pore groups in PZT material 
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就是说，气孔一般不能单独作为裂纹对待。 

当气孔附近区域存在有其他显微结构缺陷时情况就有所不同了。一个典型的例子是：当一个球

形气孔处于三交晶界处，由于相对于晶粒内部两个原子面间结合力来说，两个晶粒之间的界面结合

力要弱得多，这时由气孔引起的应力集中效应就有可能导致晶界的松动，从而形成一个气孔/微裂纹

系统。对多晶材料中这类气孔/微裂纹系统的研究始于上世纪 60 年代末 70 年代初[1012]，这些研究大

都借助于 Bowie [13]于 1956 年提出的一个模型 (图 9)，将裂纹尺寸大致确定为气孔半径与晶粒尺寸之

和。之后，一些学者又进一步开展了相应的力学分析，确定了气孔/微裂纹系统中裂纹尖端的应力场

强度 [14,15]。这些研究表明：气孔边缘处附着的微裂纹主要的来源是晶界开裂，开裂的尺寸一般与晶

粒尺寸相当；因而，为了最大限度地减小气孔导致断裂发生的概率，有必要尽可能地减小晶粒尺寸。 

气孔诱发固有裂纹问题是一个极其复杂的问题，关于气孔附近区域微裂纹形成的诸多机制的物

理本质目前仍不是十分明确，这是阻碍我们对这一问题进行深入研究的主要原因。但是，有一点是

明确的：气孔本身并不是裂纹，由气孔导致的断裂往往是因为材料在受力过程中气孔附近产生了微

开裂的缘故[16]。换句话说，在大多数情况下，气孔只是一种诱发裂纹的机制。 

由于裂纹的几何形状及其力学特性将直接影响材料的断裂强度，对裂纹问题的讨论就不得不涉

及到强度问题。因此，在结束本小节的讨论之前，我们再就气孔对材料强度的影响问题直接给出两

个有意义的结论[16]：(1) 由于气孔附近存在的真正主导材料断裂的缺陷有一定的随机性，因而即使

是具有相同尺寸气孔的材料，其断裂强度也存在一定的离散性；(2) 由于同样的原因，材料的断裂强

度对气孔尺寸的依赖性通常并不十分显著。 

2.2.2 夹杂导致的本征裂纹 

与气孔一样，夹杂也是陶瓷材料中常见的一类显微结构缺陷。陶瓷材料中的夹杂通常起源于粉

体的制备过程及成型过程。为了防止夹杂现象，在这些工艺过程中应该严格保证环境的清洁，如空

气的净化除尘、球磨介质的精选以及尽可能提高原料的纯度等。造成夹杂现象的另一个相对较为次

要的因素是烧结过程中炉膛的污染。当然，为了制备高性能材料而有意识地在基体中引进的一些第

二相粒子、纤维或晶须等虽然严格地说也应该属于夹杂，但由于这种人为引进的夹杂有利于材料性

能的改善，因而通常并不作为夹杂现象来处理。当然，本小节中所介绍的力学分析方法对于各种有

益的或有害的夹杂现象都应该是适用的。 

陶瓷材料中夹杂导致的微开裂现象一般可以从两方面来认识[17]。首先，在材料制备过程中由于

夹杂物与基体间热膨胀及弹性形变的失配，夹杂物/基体界面附近将产生显著的残余内应力，如果失

 

 
图 9 (a) Bowie 模型：一个圆形孔洞两侧出现裂纹；(b) 对应于多晶陶瓷中气孔诱发微裂纹的情况 
Figure 9 (a) Bowie's model showing one or two opposing cracks radiating from a circular hole and (b) its 

schematic adaptation to a pore in a polycrystalline ceramic 
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配程度较大就可能导致微开裂现象。其次，即使微开裂现象在材料的制备过程中没有发生，在材料

的服役过程中夹杂物/基体界面附近的残余内应力将对外加应力起到一个补充作用，从而诱发出微裂

纹。图 10 给出了一个典型例子：在 Si3N4 陶瓷中，一个富 (Fe,Cr,Ni) 的杂质夹杂物成为了主导材料

断裂过程的断裂源[18]。 

考虑如图 11 所示的一个球形夹杂物处于各向同性无限大弹性基体中的情况。由于热膨胀和弹性

形变的失配，夹杂物/基体界面上将受到一个残余内应力 pi作用[19]： 
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式中，下标 p和 m分别代表夹杂物和基质材料，

 = m  p 是二者间线膨胀系数的差值，T

为烧结过程中冷却阶段的温度差，而和 E 则分

别为材料的泊松比和弹性模量。 

由式 (11) 决定的残余内应力将在基体中

形成径向拉应力r和周向拉应力t： 
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图 10 扫描电镜照片显示氮化硅材料中的断裂源及其断裂镜面边界 (虚线标出)； (b) EDS 分析表明

断裂源是一个富 (Fe,Cr,Ni) 夹杂物；(c) 在光学显微镜下也可以清楚地看到这个断裂源[18] 
Figure 10 (a) SEM micrograph indicating fracture origin and mirror boundary (dotted line) in Si3N4; (b) EDS 
showed that the flaw at fracture origin was a (Fe,Cr,Ni)-rich inclusion; (c) fracture origin can also be clearly 

observed from optical micrograph [18] 

 

 
图 11 无限大弹性基体中的一个球形夹杂物 
Figure 11 A spherical inclusion in an infinite  

elastic matrix 
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式中，R 为球形夹杂物的半径，r 为基体中某一点到夹杂物球心处的距离。由式 (12) 可以看出，这

个残余内应力的分布是高度局部化的：随着与夹杂物/基体界面间距离的增大，残余内应力将迅速减

小。 

借助于式 (11) 和式 (12)，我们可以简要地讨论一下在材料制备过程中可能出现的几种情况[16]。 

首先，如果p < m,，则r < 0 而t > 0：也就是说，如果在冷却过程中基体的收缩比夹杂物的收

缩更为剧烈的话，基体在垂直于周向应力的平面上将处于拉伸状态。当夹杂物尺寸 a 超过某一临界

值使得t 足够大时，在基体与夹杂物的边界处就会诱发出如图 12 (a) 所示的径向裂纹，从而导致材

料强度的急剧降低。当然，这种情况在陶瓷材料中是不多见的，因为陶瓷材料一般都具有较低的热

膨胀系数。 

反过来，如果p > m，则r > 0 而t < 0。夹杂物在冷却过程中的收缩比基体剧烈，在某一临界

条件 (如  达到某一临界值) 下，足够大的径向应力r 将使得夹杂物从基体中剥落出来而导致基

体内部产生一个类似于气孔的缺陷 [图 12 (b)]。当然，更常见的情况是虽然p > m，但是 = p  m

却并不足以导致足够大的径向应力r使得夹杂物与基体发生分离，这时在夹杂物/基体界面附近就可

能会因为内应力作用而出现一些微裂纹。如果夹杂物的断裂韧性高于基体的断裂韧性，则径向应力

作用将导致夹杂物基体界面附近的基体内部产生微裂纹 [图 12 (c)]。当然，这些微裂纹更多的情况

下可能起源于界面上或界面附近的其他显微结构缺陷。而在夹杂物断裂韧性低于基体断裂韧性的情

况下，由残余内应力诱发的微裂纹出现在夹杂物内部 [图 12 (d)]。 

实验观察发现，在材料的制备过程中，夹杂物诱发的微裂纹形成过程一般都具有如下几个显著

的特点[16]：首先，在烧结的冷却阶段微开裂是自发发生的；其次，自发微开裂发生之后，裂纹一般

都将经历一个瞬时的稳态扩展阶段，而后在离夹杂物/基体界面一定距离处止裂；最后，微开裂发生

与否取决于夹杂物的尺寸。前面两个特点是可以理解的。裂纹的形成及扩展实际上都将缓解夹杂物/

 

 

图 12 夹杂物诱发裂纹的几种典型情况[16] 
Figure 12 A Schematic indicating various types of inclusion-initiated fracture processes [16] 
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基体界面处的应变失配程度，从而使得由式 (11) 确定的残余内应力随着裂纹的扩展而减小，而裂纹

扩展驱动力也就随之降低。但是，微开裂对夹杂物尺寸的依赖性则无法从残余内应力角度得到满意

解释，因为由式 (11) 可以看出，由应变失配导致的残余内应力与夹杂物尺寸无关，只是与温差成线

性关系。 

Lange [20]从能量平衡角度分析了夹杂物诱发微开裂现象。对于诱发出了尺寸为 a 的微裂纹的夹

杂物/基体系统 [图 13 (a)]，理论分析导出的其内能变化量U 随归一化裂纹尺寸 (= a/R) 的变化关

系曲线如图 13 (b) 所示。可以看出，这组曲线一般都具有一个极大值点 (对应的归一化裂纹尺寸为

*) 和一个极小值点 (对应的归一化裂纹尺寸为c)：在 piR
2 值一定的情况下，随着归一化裂纹尺寸

的增大，U 首先表现出增大趋势，在达到最大值后开始逐渐减小，而后在达到最小值后又再次逐渐

增大。因而可以预料，如果夹杂物/基体界面处原来就存在有一条很小的裂纹 (如由于晶界松动而导

致的晶界裂纹)，这条裂纹将在满足了一定条件 (dU/d  0，即归一化裂纹尺寸不小于*) 之后发

生自发扩展，并迅速达到一个极限尺寸c；此后由于 dU/d > 0，裂纹将止裂。这就很好地解释了

微开裂的自发过程和止裂现象。 

由图 13 (b) 可以推论出的另一个重要结论是：自发微开裂过程只有在残余内应力 pi 达到某一临

界值 pi* (相应地要求有大的值) 或夹杂物半径 R 达到临界值 R*，使得归一化裂纹尺寸 > * 时

才能发生。这就导致了微开裂对夹杂物尺寸的依赖关系。注意到图 13 (b) 中，随着最大残余内应力

pi 和 (或) 夹杂物半径 R 的减小，U 极大值处所对应的归一化裂纹尺寸* 逐渐增大，而极小值处

所对应的归一化裂纹尺寸c则逐渐减小。也就是说，随着 piR
2 值的减小，U ~ 曲线的极大值点和

极小值点间的距离将逐渐减小，最终会合为一点，此后曲线就不再具有极值点，即在整个范围内均

满足 dU/d > 0。因此，令： 
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就可以得到夹杂物临界半径 R*。显然，当 R < R*时，夹杂物诱发的微开裂现象将不可能发生。也就

是说，R*是导致自发微开裂所必需的夹杂物临界半径值。 

Ito 等人对上述问题进行了详尽的讨论，给出了在不同微开裂条件下 R*的具体表达式 [21,22]。 

借助于上面的讨论可以很容易地对材料在实际工作过程中发生的夹杂物诱发微开裂行为进行分

 

 
图 13 夹杂物/微裂纹系统内能变化量U 随归一化裂纹尺寸的变化关系[20] 

Figure 13 Variation of free energy change of inclusion/microcrack system, U, with normalized crack size  [20] 
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析。外力作用为系统提供了更多的弹性应变能，

这是有利于微开裂的。因此在外力作用下，原先

因为残余内应力较低或 (和) 夹杂物尺寸较小

等原因而未能发生的微开裂将有可能自发发生。

同样，我们也可以类似地导出一个在外力作用下

发生微开裂所必需的夹杂物临界尺寸[17]。 

2.2.3 内应力导致的本征裂纹 

和外来夹杂物相似，多晶陶瓷中非立方晶相

的热膨胀[23]及弹性各向异性[24]也可能导致本征

裂纹的产生。非立方晶相热膨胀及弹性各向异性

导致的微裂纹主要集中在晶界 (尤其是三交晶

界) 处[25] (图 14)。显然，这一类裂纹的特征尺

寸也应该与晶粒尺寸大致相当。 

Rice 等人在经过了近 10 年的研究之后指出：

除了具有立方晶体结构的致密多晶体之外，几乎所有的陶瓷多晶体断裂表面能都随晶粒尺寸而变化。

图 15 给出了几种典型陶瓷材料断裂表面能随晶粒尺寸的变化关系实测结果[26]。可以看出，随着晶粒

尺寸的增大，材料的断裂表面能首先呈现增大趋势；当晶粒尺寸增大至一定程度之后，断裂表面能

就随着晶粒尺寸的进一步增大而急剧降低。造成这一变化规律的根本原因在于晶粒的热膨胀各向异

性以及其他可能导致内应力的因素。由于相邻晶粒间的应变失配程度随着晶粒尺寸的增大而加剧，

在应变能大于形成微裂纹所需的能量时就出现自发微开裂。随着晶粒尺寸的增大，一方面微裂纹数

量增加导致能量的额外消耗，可以提高材料的表观断裂表面能；而另一方面，上述的应变失配程度

 

 
图 14 粗晶 Al2O3 (晶粒尺寸 150 m ~ 400 m) 陶

瓷表面沿晶界形成的微裂纹[25] 
Figure 14 An optical micrograph showing the 

microcracking along grain boundaries on the surface 
of a large-grained Al2O3 (150 m ~ 400 m) [25] 

 

 
图 15 Al2O3、TiO2和 Nb2O5材料断裂能与晶粒尺寸的关系。图中各个数据点旁的数字表示获得 

这个数据所使用的样品数，每个数据点上的误差棒表示标准差[26] 
Figure 15 Fracture energy vs grain size for Al2O3, TiO2 and Nb2O5. Numbers associated with data points 

represent the number of specimens included in the average and vertical bars give the standard deviations [26] 
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加剧将使得材料基体断裂表面能降低。关于这一变化趋势更深入的理论分析可以参阅 Rice 等人于

1981 年发表的一组文章[26,27]。 

断裂表面能随晶粒尺寸变化的情况在具有立方晶体结构的致密多晶体中则很不明显。图 16 给出

了一种具有 NaCl 型面心立方结构的 Fe0.94O 材料断裂表面能随晶粒尺寸的变化关系[28]，显然，在所

考察的晶粒尺寸范围 (2 m ~ 100 m) 内测得的断裂表面能基本保持为常数 (7.5 J/m2  1 J/m2)。对

立方晶相的 Y2O3 进行的测试[29]也得到了类似的结论。 

由于内应力导致微开裂的情况还可能出现在具有相变特性的多晶材料[30,31]以及含有异常长大晶

粒的多晶材料[16]中。 

 

延伸阅读材料 B：断口形貌分析 

断口形貌分析 (也就是断裂表面观察) 对于

分析断裂过程的细节以及确定断裂源都非常有

用。陶瓷的断裂表面具有独特的特征，有经验的

观察者借助于断口分析可以获得重要的信息。本

文正文中已经给出了很多通过断口形貌确定断裂

源的例子。 
 

 
图 B1 陶瓷典型的断口形貌 

Figure B1 Typical fracture feature in ceramic 
 
图 B1 是脆性材料中断裂源的一个例子。围绕

着断裂源的区域起初是非常光滑的。在玻璃中，

这一区域具有很高的反射率，通常称为镜面区 

(Mirror)。多晶材料中表面晶粒的存在降低了这一

区域的反射率。随着裂纹的扩展，断裂面的粗糙

度增大，形成了一个反射性稍差的区域，称为雾

状区 (Mist)。在多晶材料中这一区域很难辨认。

最后，随着裂纹的分叉，断裂面变得十分粗糙，

形成了一个条纹状的区域，称为羽毛区 (Hackle)。

这些羽毛形的痕迹通常指向断裂源，因此在确定

断裂起因方面有一定的作用。这些不同区域的边

界 (如镜面区雾状区、雾状区羽毛区或雾状区
分叉区) 也可以用于获得一些定量的信息。如果

测定了断裂源到这些边界的距离，例如分叉区距

离 Rb，就可以应用分叉区半径与断裂应力f 之间 

的关系
 

bfb RM 
                      

(B1)

(式中 Mb被称为分叉常数) 估计断裂应力。对于镜

面区尺寸也可以得到一个与式 (B1) 具有相似形

式的公式，同样也可以为材料定义一个镜面常数。

断裂表面通常可以用裂纹穿过晶粒 (穿晶)

或不穿过晶粒 (沿晶) 来描述。有低韧性晶界或晶

界处作用有局部残余拉应力的情况下通常会发生

沿晶断裂。在许多场合观察到的亚临界裂纹扩展

是沿晶的，但是当裂纹扩展进入到失稳状态后就

将发生穿晶断裂。 

断裂表面显微尺度上的特征也经常用于确定

裂纹扩展方向。例如当裂纹扩展穿过一个晶粒时，

随着裂纹前缘从一个平面跳跃到另一个平面，可

能会形成劈裂台阶，劈裂台阶沿裂纹扩展的方向

排列。裂纹穿过晶界时方向的改变往往会导致劈

裂台阶密度的增大，这些台阶可能会相互连通而

形成河流图案 (图 B2)。 

 

 
图 B2 LiF (100) 面上劈裂台阶构成的河流图案 
Figure B2 "River" pattern of steps on LiF (100) 

cleavage surface 
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2.3 本征裂纹尺寸与显微结构的关系 

上一节的讨论中多次提及，本征裂纹一般存在于晶界上，是由与显微结构缺陷相关的应力集中

或内应力导致结合较弱的晶界松动而诱发的，因而不难理解：本征裂纹的尺寸应该强烈依赖于显微

结构。 

晶粒尺寸和气孔尺寸是描述陶瓷材料显微结构的两个重要特征参数，材料中本征裂纹的尺寸与

这两个显微结构特征参数之间有着极为密切的关系。图 17 所示为陶瓷材料几种理想化显微结构示意

图。其中，图 17 (a) 代表完全致密材料，图 17 (b) 为具有小气孔 (气孔尺寸远小于晶粒尺寸) 的材

料，这两种材料中固有裂纹尺寸一般说来与最大晶粒尺寸相当；对于气孔尺寸与晶粒尺寸相当的材

料 [图 17 (c)]，固有裂纹尺寸与最大晶粒尺寸和最大气孔尺寸之和有关；而在如图 17 (d) 所示的气

 

 
图 16 Fe0.94O 材料断裂表面能与晶粒尺寸的关系[28] 

Figure 16 Fracture energy of Fe0.94O as a function of grain size [28] 

 
图 17 陶瓷材料几种理想化显微结构示意图 

Figure 17 Schematics of some idealized microstructures of ceramics 
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孔尺寸远大于晶粒尺寸的材料中，固有裂纹的尺寸则近似由最大气孔的尺寸决定。 

上述基本结论已经得到了大量实验的验证。一个有代表性的验证实验是由 Evans 和 Davidge [32]

于 1969 年报道的。在这一实验中，他们研究了经过机械加工后的试样在抛光处理及 1500C 退火处

理前后强度f与晶粒尺寸 d 之间的关系。他们选择了多晶 MgO 作为实验材料。由于 MgO 的断裂表

面能f一般与晶粒尺寸无关 (其部分原因在于 MgO 具有各向同性的立方结构)，因而这一选择使得他

们能够根据式 (9) 由强度实测结果直接估测材料中本征裂纹尺寸 c 的相对大小。实验结果示于图 18。

可以看出，在各种实验条件下，断裂强度均随晶粒尺寸的增大而呈降低趋势，从而表明材料的固有

裂纹尺寸随晶粒尺寸的增大而呈增大趋势。 

另一个更进一步的验证实验是由张清纯和林素贞 [33]报道的。他们研究了一种 Nasicon 

(Na3Zr2Si2PO12) 固体电解质材料的弯曲强度f与表面 Knoop 压痕裂纹尺寸 c 之间的关系，结果如图

19 所示。一个很有意思的结论是：该材料在没有压痕的前提下测得的断裂强度为 119 MPa，相当于

 

 
图 18 不同表面状态的多晶 MgO 断裂强度随晶粒尺寸的变化关系[32] 

Figure 18 Grain size dependence of fracture stress of polycrystalline MgO with various surface conditions [32] 

 

 
图 19 磷锆硅酸钠压痕试样强度随压痕裂纹长度的变化关系[33] 

Figure 19 Variation of fracture strength of indented beam with indentation crack length for Nasicon ceramic [33] 
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具有尺寸约为 4 m 的表面 Knoop 压痕裂纹试样的断裂强度值；而该材料晶粒尺寸则约为 3.5 m。

这一事实证明了晶粒尺寸与裂纹尺寸这两个材料显微结构参数在决定材料断裂强度方面具有等效的

作用。 

当材料中含有更多的显微结构缺陷时，情况也是相似的。对这一点进行说明的一个最好例子可

能是 Engel 和 Hübner 于 1978 年报道的一项工作[34]。在这一工作中，Engel 和 Hübner 对一种 WCCo

硬质合金材料进行了不同程度的热等静压处理，在保证材料的弹性模量及断裂表面能不发生显著变

化的前提下系统地改变了材料的显微结构特征，进而测定了材料的断裂强度。他们对试样断口进行

了观察，发现试样的断裂主要由三类缺陷导致 (图 20)：气孔、团聚的 WC 大晶粒以及外来夹杂物。

Engel 和 Hübner 测量了断口上主导断裂的缺陷的位置及特征尺寸 c，并根据材料力学公式计算了缺

陷所在位置所受的最大局部拉应力；将这个最大局部拉应力 (而不是实验测得试样的断裂强度) 作为

断裂应力对缺陷特征尺寸作图，结果如图 21 所

示。可以看出，无论是气孔、团聚的 WC 大晶

粒还是外来夹杂物，它们对材料断裂强度的影响

规律都满足式 (9) 所描述的 Griffith 准则，从而

说明：在确定的条件下，这些显微结构缺陷都可

能成为一条 Griffith 裂纹，进而在外力作用下导

致材料的断裂。 

这一结论在 Govila 等人对包括 Si3N4 
[35,36]、

SiC [37]及 ZrO2
 [38]等在内的一系列材料进行的研

究中也得到了进一步的证实。Govila 等人测试了

这些材料压痕弯曲梁的强度，获得了压痕弯曲梁

强度与压痕裂纹尺寸的关系曲线 (图 22)，而后

将改曲线外推至由未压制压痕的试样测得的强

度范围 (图 22 中阴影区域) 便得到了材料中固

有缺陷的尺寸范围。对强度试样断口进行分析发

现，导致试样断裂的材料本征缺陷包括气孔、夹

杂等，这些本征缺陷的尺寸确实位于图 22 阴影

区域。 

 

 
图 21 WCCo 硬质合金材料局部断裂应力 

与缺陷尺寸的关系[34] 
Figure 21 Dependence of local fracture stress on the 

flaw size for cemented carbides [34] 

 

 
图 20 WCCo 断口上几类典型的断裂源：(a) 气孔；(b) 团聚的 WC 大晶粒；(c) 夹杂物[34] 

Figure 20 SEM micrographs showing different fracture origins in cemented carbides: (a) pore;  
(b) agglomerate of coarse WC grains; (c) inclusions [34] 
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2.4 表面接触损伤 

脆性陶瓷材料在与环境中存在的微颗粒之间发生接触或撞击的过程中，其表面通常会产生局部

的不可逆形变和 (或) 微开裂。这种现象称为表面接触损伤。接触损伤在陶瓷材料的切削、磨削、钻

孔等机加工过程中最为常见，在陶瓷构件的运输、装配及使用过程中也经常发生。在本节中，我们

简要介绍与接触损伤相关的一些力学理论，并着

重探讨由机加工过程引进的接触损伤问题。 

2.4.1 表面接触损伤的一般性描述 

首先来看一看如图 23 所示的在实际应用中

经常遇到的几种典型的接触损伤情况。 

在图 23 (a) 中，一个很小的球形灰尘粒子

以不断增大的荷载压入光滑的脆性材料表面。这

是一种最理想化的表面接触行为，文献中通常称

之为 Hertz 接触。对这种表面接触行为的最早观

察始于 1886 年[39]：在采用球形压头对玻璃进行

硬度试验时，Hertz 发现在试样表面压痕边缘区

域四周出现了环状裂纹；随着加在压头上的荷载

的逐渐增大，环状裂纹开始向试样内部扩展，最

终发育成为一条锥形裂纹(图 24 [40])。这一时期

Hertz 在玻璃的硬度压痕试验方面所进行的工作

现在已经成为弹性接触力学理论的一个重要组

 

 
图 22 Si3N4断裂强度随裂纹深度倒数平方根的变化关系[36] 

Figure 22 Variation of fracture strength as a function of inverse square root of crack depth for Si3N4 
[36] 

 

 
图 23 接触损伤模型 

Figure 23 Contact damage models 
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成部分 (参见文献 [41])。根据弹性力学理论，一个球形压头压入材料表面 (图 25) 时，压头与试样

表面之间的接触圆半径 a 与外加垂直荷载 P 之间的关系可以写成如下形式[42]： 

3/1

3/1
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2
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2
m 11
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式中，下标 m 和 p 分别代表试样和压头，R 为压头半径。 

在接触圆的边界上，试样中产生的拉应力分量达到最大值： 

  0m
M
r 21

2

1
p   (15)

式中，p0 = P/a2 为接触圆投影表面上所受到的平均接触应力，r
M为作用在径向方向上且与材料表

面平行的应力。 

接触应力场在接触圆内部区域产生了极大的压应力，而在接触圆外部区域，材料表面的径向拉

应力r将随着与接触圆中心间的径向距离 r 的增大而降低： 

2
M
rr 






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a  (16)

此外，在接触圆外部材料表层以下区域中，

拉应力分量随深度的增大而迅速消失。因此，在

紧靠接触圆的外部区域中必然存在一个表面拉

应力层，为裂纹的产生提供了非常有利的条件：

对于韧性材料，当外加垂直荷载 P 达到某一临

界值使得高度局部化的平均接触应力 p0 超过了

材料的屈服强度时，接触圆所包含的区域内的材

料就趋于发生不可逆形变；而对于像陶瓷材料这

样的脆性固体，在不可逆形变发生之前，由式 

(15) 确定的最大径向拉应力就有可能已经导致

了材料的局部开裂。 

图 26 所示为半径为 3.18 mm 的碳化钨球形

压头在不同晶粒尺寸的致密氧化铝表面引进的

压痕损伤[43]。可以看出，在三种情况下，试样

 

 
图 24 Hertz 锥形开裂：钠钙硅酸盐玻璃中的 Hertz 裂纹[40] 

Figure 24 Hertzian cone fracture: photograph of crack in soda-lime glass [40] 

 

 
图 25 球形压头与陶瓷平板表面的 Hertz 接触 

Figure 25 Hertzian contact of sphere on flat  
ceramic specimen 
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表面均出现了明显的环状裂纹；但从横截面上看，侧向开裂并不是十分明显。为了更好地显示开裂

情况，采用热波分析技术对这些试样进行了[44]检测，结果如图 27 所示 (图中那些具有浅色边缘的“孤

岛”状区域即为高裂纹密度区，借助于彩色图像可以更清晰地辨识)。 

图 23 (a) 所示的情况相对来说比较理想，在材料的实际应用过程中很少能观察到这种理想化的

情况。一种比较相似的情况是：近似球形的石英颗粒存在于玻璃板下表面与支撑该玻璃板的水平面

之间。取 Ep = Em = 70 GPa，p = m = 0.33，并假定玻璃的理论断裂强度th ＝ E/10，由此求出 P*  

1 N；在玻璃板上工作时所产生的压力显然将超过 P*，这时，玻璃板将产生一定程度的微开裂。 

事实上，空气中的灰尘粒子一般都具有一定的速度 (小颗粒的布朗运动以及大颗粒由于重力作

用而产生的加速降落)，因而灰尘粒子与样品的接触确切地说应该是一个碰撞过程，如图 23 (b) 所示。

进而考虑接触方向的影响，这一过程中所产生的接触应力通常既有垂直分量又有切向分量，如图 23 

(c) 所示。这样的动态接触将在材料表面引进极为复杂的不可逆变形和微开裂。最后一种情况如图

23 (d) 所示：空气中典型颗粒的形状必然是不规则的，很有可能以锐角与样品表面接触。这种尖锐

接触的形状会在接触区域造成更为显著的应力集中效应，不但加剧了微裂纹的形成，而且还将进一

步诱发更可观的局部不可逆形变。 

图 28所示为钠钙硅酸盐玻璃表面经一个Vickers硬度压头在不同荷载作用下以 1 mm/s速度划过

之后留下的形貌[45]。显然，玻璃表面上产生的变形和微开裂程度及其形貌的复杂程度都随加在压头

上荷载的增大而加剧。 

 

 
图 26 碳化钨球形压头在致密氧化铝陶瓷表面引进的 Hertz 压痕损伤 (r = 3.18 mm; P = 2000N)。 

氧化铝晶粒尺寸：(a) 3 m；(b) 9 m；(c) 15 m [43]。上图为试样表面，下图为试样横断面 
Figure 26 Hertzian indentation damage in dense alumina from tungsten carbide sphere (r = 3.18 mm and P = 

2000N), Grain size of Al2O3: (a) 3 m; (b) 9 m; (c) 15 m [43]. Half-surface (upper) and section (lower) views 
 

 
图 27 图 26 所示氧化铝试样的热波图像 [44]。 

Figure 27 Thermal wave images of same alumina materials as in Figure 26. [44] 



第 56 期 《现代技术陶瓷》 Advanced Ceramics, 2021, 42 (56): 287428  309 
 

 

2.4.2 机加工导致的表面接触损伤 

陶瓷材料中形成接触损伤的最典型例子应

该是机加工过程中表面损伤的形成。在机加工过

程中，磨削介质  磨粒与材料表面的接触与

图 23 (d) 所示的情况相似。也就是说，机加工

过程将在材料表面引进两类损伤：机加工裂纹和

局部的不可逆形变。 

图 29 所示为对两种 Si3N4 陶瓷垂直于机加

工表面的横截面机加工损伤进行观察所得到的

结果[46]。在大多数情况下，晶界比晶粒内部的

结合要弱一些，因此机加工引进的表面或亚表面

裂纹往往是晶界裂纹 [图 29 (a)]。 

一般情况下，机加工过程引进的表面局部不

可逆形变由于磨粒的运动而表现为一道道的划

痕，划痕附近区域表现为塑性屈服区，包围着塑

性屈服区的则是处于变形状态的弹性基质。机加

工结束后，弹性基质的形变恢复受到塑性屈服区

的约束，而在弹/塑性形变边界处引起了一个残

 

 
图 28 钠钙硅酸盐玻璃表面经 Vickers 硬度压头在不同荷载作用下以 1 mm/s 速度划过之后留下的形貌。 

加在压头上的荷载分别为：(a) 0.25 N；(b) 1.0 N；(c) 4 N [45] 
Figure 28 Surface (upper) and cross-sectional (lower) views of scratches on soda-lime glass made with a Vickers 

indenter, velocity of indenter in all cases was 1 mm/s. Forces on indenter were  
(a) 0.25 N, (b) 1.0 N, and (c) 4 N [45] 

 

 
图 29 两种 Si3M4陶瓷垂直于机加工表面的横截面

上观察到的亚表面损伤 (C：裂纹；P：塑性区)。
(a) 中的箭头所指为晶界裂纹[46] 

Figure 29 Optical micrographs of section views 
showing subsurface grinding damages in two Si3N4 
ceramics (C: cracks; P: plastic zone). Arrows in (a) 

indicate grain-boundary microcracks [46] 
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余压应力作用。注意到实际的机加工过程中，大

量的磨粒导致了大量的划痕，这些划痕相互交错，

相应的塑性屈服区也相互交错，从而使得材料的

整个磨削表面成为一个完整的塑性区，处于压应

力状态。这种压应力状态对于提高材料的断裂强

度应该是有利的[47,48]。 

Cook 等人[49]报道的一项工作很好地验证了

这一点。在这项工作中，Cook 等人采用金刚石

砂轮对一批代号为 Pycoceram C9606 的玻璃陶

瓷试样进行了表面磨削加工，然后采用粒度较细

的 SiC 磨料对试样进行了抛光处理以除去表面

压应力层，测定了试样的断裂强度值随除去层厚

度的变化关系。为了避开机加工裂纹的影响，在

抛光处理之后、测定试样的断裂强度之前，采用

20 N荷载在试样表面压制了一个Vickers压痕裂

纹作为试样中的最危险裂纹。图 30 给出了他们

的实验结果 (图中实心符号所示)。很显然，随

着除去层厚度的增大，压痕试样的断裂强度降低

了。这说明机加工表面塑性区导致的压应力对裂

纹扩展起到了明显的阻碍作用。对于部分试样采

取了另外一种测试流程：先压制压痕而后抛光，进而测试强度。在这种情况下，所得到的结果表现

为强度随除去层厚度的增大而增大 (图中空心符号所示)；其间的原因在于抛光不但部分去除了表面

塑性区导致的压应力，也在一定程度上减小了裂纹尺寸。 

Gong 等人[50]设计的一个实验与上述的 Cook 等人的工作有异曲同工之处。他们将 Al2O3陶瓷破

碎成尺寸不一的颗粒，而后用环氧树脂将这些 Al2O3 颗粒粘结在一块面积约为 10 mm  5 mm 的平

整的钢板上，从而形成一个“多点压头”。对多点压头施加不同的荷载使之与无压烧结 Si3N4 三点弯

曲试样受拉面接触，使后者发生一定程度的接触损伤 (图 31)，而后测试了 Si3N4 试样的弯曲强度，

结果如图 32 所示。可以看出强度曲线明显呈现出三个特征区域：在压痕荷载较低的 I 区，多点压痕

 

 
图 30 具有机加工表面的玻璃陶瓷压痕试样 

强度随材料表面去除厚度的关系[49] 
Figure 30 Strength variation of commercial 

glass-ceramic with machined surfaces containing 
indentation-induced cracks as function of  

depth of material removal [49] 

 

 
图 31 多点压头与试样接触示意图[50] 

Figure 31 Schematic of the contact between the multi-point indenter and the test specimen [50] 
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对材料强度没有明显影响，说明这一荷载范围内材料表面的塑性变形程度和微开裂都很微弱；在中

等荷载区域 (II 区)，材料强度随压痕荷载增大而增大，说明材料表面的塑性变形程度加剧，残余压

应力是强度提高的主要原因；而随着荷载的进一步提高，材料强度开始呈现逐渐降低趋势，这一降

低趋势可以归因于逐渐加剧的压痕微开裂。 

再回到 Cook 等人的工作上来。包含在 Cook 等人的实验结果 (图 30) 中的另一个结论是：机加

工过程引进的残余压应力只是在材料磨削表面处很薄的一层内起作用；在材料内部，随着磨削表面

层厚度的增大，残余压应力将逐渐减小。Samuel 等人[51]曾经对一系列陶瓷材料中存在的表面机加工

残余应力进行过直接的测定，测试结果不但支持了上述结论，还进一步指出：在离开材料磨削表面

一定距离处的材料内部将由于机加工过程而引起显著的拉应力作用 (图 33)。可以预料在一定的条件

 

 
图 32 含多点压痕的 Si3N4试样弯曲强度与压痕荷载之间的关系[50] 

Figure 32 Measured bending strength of multi-point indented Si3N4 specimen as a function of  
the applied indentation load [50] 

 

 
图 33 残余应力在试样机加工表面层深度方向的分布：(a) 四方氧化锆多晶体；(b) 氮化硅。 

机加工参数见文献[51] 
Figure 33 Distribution of residual stress along the depth from surface of the machined sample: (a) tetragonal 

zirconia polycrystal; (b) silicon nitride. See Reference [51] for the details of grinding conditions 
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下，这种拉应力效应将引起材料在亚表面区域内

发生微开裂。 

机加工裂纹与材料中存在的其他类型缺陷

相比更易于成为材料中的最危险裂纹。一个典型

的例子是 Quinn 和 Quinn 对一种热压 Si3N4 材料

进行的强度试验[52]。对试样断口的观察分析发

现，在所有 14 根试样中就有 8 根试样的断裂起

源于表面的机加工裂纹，还有 4 根可能起源于机

加工裂纹。这些机加工裂纹的深度大约在 18 m 

~ 30 m 之间 (图 34)。虽然绝大多数试样或者

构件在机加工后一般都会进行研磨或抛光处理，

但深度达到18 m ~ 30 m的这类机加工裂纹显

然很难通过研磨或抛光处理加以去除，更何况研

磨或抛光处理本身还可能引进新的表面接触损

伤。因而，就陶瓷材料机加工而言，机加工质量 

(即机加工对材料性能的影响) 是一个比机加工效率更为重要的研究课题。 

2.5 断裂强度的统计性质：Weibull 分布 

在结束本章之前，有必要简单讨论一下断裂强度的离散性问题。作为一个实例，图 35 给出了金

宗哲等人[53]对一种 Al2O3 陶瓷进行三点弯曲强度试验所得到的结果，图中所示为 128 根试样测试结

果的概率分布直方图。显然，这一测试结果表现出了显著的离散性。 

图 35 所示的实验现象在陶瓷材料断裂强度测试结果中普遍存在。导致这一实验现象的原因可以

借助于 Griffith 理论加以分析。根据 Griffith 微裂纹理论，断裂起源于材料中存在的最危险裂纹，而

断裂强度则与材料中特定的受拉应力作用区域中最危险裂纹的尺寸有关 [式 (9)]。由于固有裂纹分

布的随机性，不同试样中最危险裂纹的尺寸有大有小，最危险裂纹的位置也随机分布，因而材料的

断裂强度也就具有了分散的统计性。 

早在断裂力学进入陶瓷材料领域之前，人们就已经开始了对陶瓷材料断裂强度统计性质进行定

 

 
图 34 热压氮化硅弯曲试样断口上观察到的 

机加工裂纹[52] 
Figure 34 Machining-induced flaws in the fracture 

surface of a bending specimen of  
hot-pressed Si3N4

 [52] 

 

 
图 35 Al2O3陶瓷弯曲强度概率分布直方图 

Figure 35 Probability distribution histogram of the bending strength for Al2O3 
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量描述方法的探索。大量研究发现：瑞典学者 W.W. Weibull [54]于 1951 年提出的一个统计分布函数

可以很好地描述陶瓷材料断裂强度的分布规律。 

2.5.1 Weibull 分布函数 

Weibull 分布函数是基于最弱环概念建立起来的。在处理陶瓷材料断裂强度问题时，最弱环概念

可以简单地表述为：材料内部或表面存在的各种各样的固有裂纹可以视作一个个不同性质的断裂源；

材料在受到外力作用时，当其内部或表面任意一条裂纹处的应力集中程度足以导致该裂纹发生失稳

扩展时，材料就将发生断裂。也就是说，材料在某一外加应力水平下发生断裂的概率将取决于各个

固有裂纹所在的局部微小区域内裂纹发生失稳扩展的概率。根据上述考虑，Weibull 分布函数可以写

成如下形式[55,56]： 






















 
 V

m

VP dexp1
0

u
f 


 (17)

式中，Pf为材料从内部应力为 的某点处发生断裂的概率；V 为试样的体积；u、0 及 m 分别为材

料常数，这三个常数在统计学上分别称为 Weibull 分布的位置参数、尺度参数和形状参数。其中 m

习惯上又称为 Weibull 模数。 

注意到当  u 时，Pf  0，故u相当于材料在发生断裂的概率为零的前提下所能承受的最高

应力。为简便起见，一般令u = 0，这样式 (17) 便可以简化为两参数形式： 























 V

m

VP dexp1
0

f 


 (18)

这里需要指出的是，尽管大多数学者在研究中都习惯地假定u = 0，但对这一假定的合理性及可

靠性并没有进行过理论或实验上的验证。另一方面，对于同一个样本，假定其服从式 (17) (三参数

假定) 或假定其服从式 (18) (两参数假定)，所得到的 m 值在大多数情况下存在明显的差异[57,58]。 

对陶瓷材料断裂强度进行 Weibull 统计分析的第一步是确定式 (18) 中的分布参数 m 和0。这在

统计学上称为分布参数的估计。确定分布参数 m 和0 首先需要展开式 (18) 中的积分项。这可以通

过引进试样内部出现的最大拉应力max (在绝大多数情况下应该近似等于材料的断裂强度f) 而对式 

(18) 进行变换来实现： 
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
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
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


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
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 (19)

式中的 Ve称为试样的有效体积： 

 









V

m

VV d
max

e 


 (20)

也就是说，Ve相当于与承受均匀应力作用情况等效的体积。对于常规的三点弯曲及四点弯曲 (L/l = 3) 

加载方式，可以分别导出： 

2pt-e,3
)1(2 


m

bhL
V  (20a)
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2pt-e,4
)1(6

)3(






m

mbhL
V  (20b)

(式中的 L 为三点弯曲跨距或四点弯曲外跨距，l 为四点弯曲内跨距。) 对于均匀拉伸的情况，由于

试样内部的应力处处相等，故有： 

VV tensione,  (20c)

在 Ve可以处理为试样常数的前提下，可以把式 (19) 写成： 





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





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


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




m

MOR
P

0

f
f exp1


 (21)

式中，MOR0 = 0/Ve
1/m称为试样的特征断裂模量。 

这里需要强调说明一点。将式 (18) 展开成为式 (21) 的形式是在 Ve可以处理为试样常数的前提

下完成的。对于大多数试样构型来说，这一前提条件在u = 0 的情况下均可以得到满足。而在u  0

的情况下，陶瓷材料断裂强度测试中常用的三点弯曲或四点弯曲试样的Ve不再是试样常数，相应地，

将式 (17) 展开为一个简单的显函数形式在数学上几乎就不可能。这就是两参数形式的 Weibull 分布

函数式 (21) 在陶瓷材料强度统计分析中得到广泛应用的主要原因之一。 

对式 (21) 进行简单变换后可以得到： 

0f
f

lnln
1

1
lnln MORmm

P











  (22)

该直线的斜率即为两参数 Weibull 分布的形状参数 m，而由该直线的截距则可以方便地确定特征断

裂模量 MOR0。 

在实际应用中，断裂概率 Pf是无法准确确定的，需要根据强度实验结果进行估算。一般做法是：

对所获得的 N 个强度测试值由小到大顺序排列而得到一个序列1 < 2 <…< i <…< N，而后根据以

下公式计算材料在外加应力i 作用下发生断裂的几率 Pi： 

N

i
P

5.0
i


  (23)

文献中有时也采用一些其他的计算公式计算断裂几率 Pi，这里所用的公式 (23) 是使用较多的一个

且相对最为有效的一个[59,60]。 

图36给出了一种Al2O3陶瓷三点弯曲强度的两参数Weibull分布图。这是一条比较典型的Weibull

分布曲线，较好的线性度似乎说明各类显微结构缺陷是以基本相同的机制导致材料的破坏。然而，

在大多数情况下，对数量较少的一些强度数据进行 Weibull 分析所得到的 ln ln
1

1








Pf

  ln 直线线

性度一般都不是十分理想。这在统计学上是可以理解的。一般说来，对于一组 30 个强度数据而言，

相应得到的 ln ln
1

1








Pf

  ln 直线相关系数在 0.90 以上，我们就可以认为其线性度较为显著，相

应所得到的 Weibull 模数估计值 m 也相对较为可靠[61,62]。 

在陶瓷材料断裂强度研究中应用 Weibull 分布函数需要具备几个基本前提[56]。首先，材料必须

具有均一性；其次，材料中的缺陷或裂纹的分布应该是随机的，而且不随着时间的延续而发生变化；
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此外，导致材料破坏的机制也应该是确定的。 

2.5.2 断裂强度的统计性质 

断裂强度的 Weibull 分析在很多场合都发挥出了积极作用。 

前文的讨论中曾经提到了 Engel 和 Hübner 于 1978 年报道的一项工作[34]。在这一工作中，Engel

和 Hübner 对一种 WCCo 硬质合金材料进行了不同程度的热等静压处理，从而获得了显微结构各不

相同的三种材料。图 37 给出了这三种材料的弯曲强度 Weibull 分布曲线。从图中可以看出，经热等 

 

 
图 36 Al2O3三点弯曲强度的两参数 Weibull 分布曲线。图中列出了通过光学显微镜观察确认的 

各试样的断裂源，其中带*号者为经过扫描电镜进一步确认[55] 
Figure 36 Weibull two-parameter graph for the flexural strength of the alumina as measured in three-point 

bending. Fractography was by optical examination, except where * denotes SEM verification [55] 
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图 37 三种 WCCo 硬质合金材料弯曲强度的 Weibull 分布曲线 (A: 烧结制品；B: 烧结制品经

1260C、100 MPa 热等静压处理 1 h；C: 烧结制品经 1360C、100 MPa 热等静压处理 1 h) [34] 
Figure 37 Weibull graphs of the flexural strength of three cemented carbides (Grade A: as-sintered; 

Grade B: isostatically densified by HIP at 1260C and 100 MPa for 1 h; Grade C: isostatically 
densified by HIP at 1360C and 100 MPa for 1 h [34] 

 

 
图 38 不同温度下烧结的 YTZP 陶瓷压缩强度 Weibull 分布曲线[63] 

Figure 38 Weibull plots for compressive strength of Y-TZP ceramics sintered at different temperatures [63] 
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静压处理后，材料的断裂强度有了明显的提升；1260C 热等静压处理后 Weibull 分布曲线的斜率 (即

Weibull 模数 m) 与热等静压处理前相比没有明显变化，说明 1260C 热等静压处理对材料显微结构

均匀性影响甚微；而 1360C 热等静压处理后 Weibull 分布曲线的斜率明显增大，这一结果表明材料

显微结构的均匀性得到了明显改善。 

与 EngelHübner 工作相似，Chowdhury [63]研究了烧结温度对 3% Y2O3 稳定的 ZrO2 多晶陶瓷 

(Y2O3-Stabilized Tetragonal Zirconia Polycrystalline, YTZP) 陶瓷断裂强度的影响，结果示于图 38：

随着烧结温度的提高，材料的 Weibull 模数逐渐增大。 

除了研究制备工艺之外，Weibull 分析也经常用于评价材料在服役过程中的强度变化。图 39 所

示为一种热压氮化硅 (Si3N4) 材料在经历 1200C 空气中氧化处理前后的室温强度及 1200C 高温强

度的分布曲线[64]。显然，在经历了高温氧化处理之后，材料的室温强度及高温强度均有了不同程度

的降低，材料的 Weibull 模数 (Weibull 分布曲线的斜率) 则有了不同程度的增大。这似乎意味着高

温氧化不但改变了材料中最危险裂纹的种类，同时也调整了最危险裂纹的分布。这点可以从高温氧

化过程中试样表面显微结构的变化得到初步的证实。图 40 所示为热压 Si3N4 在 1200C 高温氧化过

程中试样表面结构的变化情况。随着氧化时间延长，试样的表面结构发生了显著的变化。氧化 16 h

后，试样表面的机加工痕迹已经完全消除。而在氧化 2 h 时，试样表面就开始出现了板状的氧化物，

这种板状氧化物的量随着氧化的延续而不断增多；氧化 100 h 后，整个试样表面已经完全被板状氧

化物所覆盖。这就意味着在高温氧化前对断裂起主导作用的表面机加工缺陷在高温氧化后逐渐被去

除，取而代之的是氧化导致的表面缺陷逐渐主导了材料的断裂。 

类似地，Weibull 分析也可以用于讨论表面处理对材料性能的影响规律。Soares 等人[65]研究了表

面处理对齿科用长石陶瓷双轴弯曲强度的影响规律。他们采用氧化铝颗粒对一组试样进行了磨蚀 

(Abrasion) 处理，采用氢氟酸对另一组试样进行了浸蚀 (Acid etch) 处理，而后分别对其中的半数试

样测试了双轴弯曲强度；之后，在剩下的半数经磨蚀或浸蚀处理的试样表面涂覆了树脂基填充剂 

 

 
图 39 高温氧化对热压氮化硅陶瓷断裂强度的影响：(a) 室温强度；(b) 1200C 高温强度[64] 

Figure 39 Effect of high temperature oxidation on the strength of hot-pressed silicon nitride: (a) room 
temperature strength; (b) strength at 1200C [64] 
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图 40 高温氧化过程中热压氮化硅陶瓷表面结构的变化[64] 

Figure 40 Effect of 1200C oxidation on the surface structure of hot-pressed silicon nitride [64] 
(a) 0.5 h; (b) 2 h; (c) 16 h; (d) 100 h 

 

 
图 41 表面处理对长石陶瓷双轴弯曲强度的影响[65] 

Figure 41 Effect of surface treatment on the biaxial flexural strength of feldspar ceramic [65] 
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(Luting Agent) 后再进行了双轴弯曲强度实验。图 41 给出了实验结果。与未经任何表面处理的对照

组结果相比，各种表面处理都对材料的强度分布产生了显著的影响。将这些实验结果与试样表面显

微结构的观察相结合，即可对导致强度变化的因素做出合理的解释[65]。 

前面已经指出，固有裂纹在材料中的分布是随机的，因而可以预料，随着被测试样体积的增大，

试样内部含有更大裂纹的几率会相应提高。可以肯定地说，一个实际的陶瓷部件中含有的最危险裂

纹，其尺寸必然要大于由部件上截取的一根试样中的最危险裂纹尺寸。如果试样和实际部件 (或两

个不同体积的试样) 中的最危险裂纹属于同一类型，具有相同的分布状态和相同的力学特征，则由

Weibull 分布函数 [式 (21)] 可以得到如下关系： 

m

V

V
/1

e,1

e,2

2

1
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



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








 (24)

式中，1 和2分别为两个不同类型试样 (或部件) 对应于相同断裂几率时的断裂应力，Ve,1 和 Ve,2分

别为各自的有效体积。 

式 (24) 表明，随着试样 (或部件) 体积的增大，断裂强度实测值将降低；也就是说，由于固有

裂纹分布的随机性，陶瓷材料的断裂强度将表现出明显的试样尺寸效应。这一点从表 1 所列的对一

种 Si3N4 材料进行弯曲强度测试所得到的一系列结果[66]中得到了较好的验证：随着试样有效体积的

增大，平均断裂强度大致呈现降低趋势。 

 

表 1 Si3N4陶瓷弯曲强度的试样尺寸效应[66] 
Table 1 Effect of specimen size on strength of silicon nitride [66] 

Sample size 
b  h (mm2) 

Test method 
Span / mm Number of 

specimens 
Average  

strength / MPa 
Effective volume 

Ve / mm3 
L l 

4  2 

4  3 

8  4 

8  4 

4  3 

8  4 

3pt bending 

3pt bending 

3pt bending 

3pt bending 

4pt bending 

4pt bending 

10 

30 

20 

50 

30 

30 

 

 

 

 

10 

10 

20 

20 

19 

20 

19 

20 

638  57.8 

492  50.8 

461  58.9 

412  55.6 

391  41.7 

357  35.9 

 0.28 

 1.57 

 4.65 

21.63 

 6.66 

16.01 

 

图 42 示出了三种不同的 Si3N4 陶瓷的断裂强度随试样有效体积的变化关系。其中图 42 (a) 为表

1 所列结果，而图 42 (b) 和图 42 (c) 则取自 Matsusue 等人[67]及 Soma 等人[68]的工作。这些实验结果

表明：尽管材料的断裂强度随试样有效体积而变，但不同有效体积条件下得到的 Weibull 模数基本

保持不变。在对其他一些陶瓷材料的研究[69,70]中也得到了类似的结论。 

对断裂强度的试样尺寸效应进行的研究中，Bansal 等人[71]报道的一组试验结果是令人感兴趣的。

Bansal 等人对由同一种 Al2O3 材料在相同的机加工条件下制得的三组试样 (四点弯曲大试样、四点弯

曲小试样以及三点弯曲小试样) 分别在两种不同条件 (潮湿空气中慢速加载及干燥空气中快速加载) 

下进行了断裂强度测试。图 43 给出了他们的实验结果。可以看出，在潮湿空气中慢速加载的条件下，

材料的强度随着试样有效体积的增大而平稳地降低，但Weibull分布曲线的斜率 (即材料强度Weibull

分布的形状参数 m ) 并没有发生明显变化。这一结果符合式 (24) 所示规律。对试样断口进行的分

析发现，这三组实验中试样的断裂全部是由表面裂纹导致的，试样中的最危险裂纹属于同一种类型，

具有相同的力学特征。然而，在干燥空气中快速加载的条件下进行测试的结果却是另一种情况：小 
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图 42 三种 Si3N4陶瓷的断裂强度随有效体积的变化关系 

Figure 42 Strength as a function of effective volume in three grades of silicon nitride 

 

 
图 43 在不同试样尺寸、不同加载速率及不同环境条件下测得的 Al2O3陶瓷断裂强度分布[71] 

Figure 43 Flexure strength distributions for large and small alumina test bars tested at either a fast rate under dry 
conditions or a slow rate under wet conditions [71] 
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试样的断裂仍然是由表面裂纹主导的，故三点弯曲与四点弯曲得到了相近的斜率；但试样尺寸增大

后，材料内部缺陷主导了一部分试样的断裂过程，也就是说，裂纹的类型及其分布状态发生了变化，

反映在测试结果上，就是三点弯曲大试样的 Weibull 分布曲线斜率发生了显著的变化。 

图 43 所示情况在工程陶瓷中是经常遇到的。试样尺寸的增大一般说来都将伴随有裂纹类型及分

布状态的改变，因而将小试样的强度统计分析结果外推到大试样、大部件的情况时需要十分谨慎。 

3 断裂力学基础 

本文到目前为止的所有讨论几乎都是以断裂强度为基础进行的。对于 Griffith 裂纹系统来说，以

断裂强度为基础讨论裂纹扩展是没有问题的，因为本文第一章中就已经指出，Griffith 裂纹一个重要

特征就是：当外加应力满足式 (8) 之后，裂纹扩展将不受限制地自发发生，从而导致材料的断裂。

但是，以断裂强度为基础讨论裂纹扩展问题至少存在两方面的不足。首先，断裂强度是一个宏观的

物理量，我们无法从这个宏观的物理量的变化中得知任何关于显微结构缺陷 (或固有裂纹) 扩展过程

的信息。其次，即使不同试样 (或构件) 的断裂是由不同的显微结构缺陷 (或固有裂纹) 诱发的，在

宏观上也有可能得到基本相同的断裂强度值，这就使得我们无法直接借助于断裂强度这个物理量来

实现材料制备工艺、显微结构乃至服役状态的优化。而断裂力学的出现，则为我们研究显微结构对

断裂强度影响提供了一个新的有效工具。 

本章我们集中介绍相关的断裂力学理论及方法，在后续章节中将应用这些理论和方法进一步分

析脆性断裂的显微结构效应。 

3.1 机械能释放率与应力场强度 

虽然 Griffith 最初的论述针对的是可逆的平衡裂纹系统，但理论上说，能量平衡理论在所有的断

裂事件中都能普遍适用：我们只需要在裂纹系统的总能量表达式中增加一些新的能量项，或者对原

有的能量项作一些相应的修改，就完全可以对一些复杂的断裂问题作出准确的描述。 

为了更方便地应用能量平衡理论研究实际的断裂问题，以 G.R. Irwin 为首的美国海军实验室一

个研究团队于上世纪 50 年代前后开展了大量工作，并以 Griffith 能量平衡理论为基础发展出了一门

以研究含裂纹体中裂纹的起源、扩展及其失稳基本规律为主要内容的专门学科  断裂力学[72]。 

Irwin 和他的研究团队做出的最大贡献是提出了两个简单实用的断裂力学参数，即机械能释放率

G [73]和应力场强度 K [74]。这两个参数都是用于描述外力对裂纹扩展所起的推动作用，可以称之为裂

纹扩展动力。对标准断裂力学理论进行全面介绍不是本文的内容，这里我们只简单地介绍一下这两

个基本断裂力学参数。 

3.1.1 机械能释放率 

机械能释放率概念的提出是以 Griffith 的能量平衡关系 [式 (1)] 为基础的。将式 (1) 代入式 (3) 

可以得到 Griffith 裂纹扩展判据 [(3)] 的另一种表达方式： 

c

U

c

WU

d

d

d

)(d SE 


  (25)

前面提到，式 (1) 中右边括号内的物理量 (UE  W) 通常称为系统的机械能。因此，我们可以

将式 (25) 左边的量定义为系统的机械能释放率，即： 

c

WU
G

d

)(d E 
  (26)
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相应地，用一个临界参数 GC表示式 (25) 右边的量： 

c

U
G

d

d S
C   (27)

这样一来，Griffith 裂纹扩展判据就可以简便地写成： 

CGG   (28)

这一看似简单的数学变换事实上为 Griffith 能量平衡理论的普遍应用奠定了基础。由式 (26) 可

以看出，机械能释放率 G 相当于外界对裂纹扩展提供的动力；而由式 (27) 则不难发现，临界参数

GC 应该与外力无关，是一个仅与裂纹系统本身 (材料) 有关的参数，或者说是一个材料特征参数，

可以看成是裂纹系统本身所具有的抵抗裂纹扩展的能力，即裂纹扩展阻力。在 Griffith 的理论中，无

论是确定 UE 和 W，还是确定 US，对于很多复杂系统而言显然都会面临着不少困难。而 Irwin 等人通

过详尽的力学理论分析[73]证明了机械能释放率 G 与加载系统的具体细节无关，这就使得我们可以借

助于一些简单的裂纹系统确定任何一种指定材料的特征参数 GC。 

需要说明的是，上面进行的讨论所针对的是单位厚度试样中的贯穿性裂纹，因此可以很方便地

将裂纹扩展过程中的面积增量取为c  1。在更一般的情况下，机械能释放率 G 应该定义为裂纹扩

展过程中系统释放的机械能对开裂面积 A (而不是裂纹尺寸 c ) 的导数，即： 

 
A

WU
G

d

d E 
  (29)

相应地，临界参数 GC应该定义为： 

A

U
G

d

d S
C   (30)

在过去的几十年中，各种特殊裂纹系统在各

种形式外力作用下的机械能释放率 G 表达式均

已建立起来[75]。建立这些表达式所采用的基本

方法是柔度标定法。 

考虑如图 44 所示的一个简单的裂纹系统：

单位厚度试样中含有一条长度为 2c 的贯穿裂纹，

裂纹表面不受应力作用；试样下端被刚性固定，

而其上端则承受一个均匀拉应力作用。假想在裂

纹尖端处施加了一个无功约束力作用以防止裂

纹发生扩展，则试样可以视作一条处于平衡状态

的弹簧。根据虎克定律，试样的伸长量 u 与外加

荷载 P 之间存在如下关系： 

Pu   (31)

式中的比例常数  即称为试样的柔度。 

根据材料力学理论，图 44 所示系统的弹性

应变能 UE在数值上应该等于外加荷载 P 所做的

功，即： 

 

 
图 44 柔度标定样品 

Figure 44 Sample for compliance calibration 
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现在把“施加”在裂纹尖端处的无功约束力撤去，允许裂纹在外力作用下发生增量为c 的扩展，

这时裂纹系统的机械能将发生变化。为简便起见，这里讨论常力加载和常位移加载这两种特殊情况。 

常力加载  常力加载指的是在裂纹扩展过程中外加荷载 P 始终保持不变。这时，由式 (28) 和

式 (31) 就可以很方便地确定荷载功 W 和弹性应变能 UE的变化情况： 



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2
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 (33)

而总的机械能变化量则为： 

   2
PE 2

1
PWU   (34)

常位移加载  常位移加载通常又称为固定边界加载，指的是在裂纹扩展过程中加载系统本身不

发生位移，即c = 0。根据式 (31) 可以写出系统能量的变化为： 


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 (35)

从而得到： 

   2
uE 2

1
PWU   (36)

比较式 (34) 和式 (36) 可以看出，在恒定荷载和恒定位移这两种不同的加载条件下，裂纹扩展

任一微小增量c 时系统所释放的机械能(UE  W) 与加载系统的具体情况无关。更严格的力学分析

表明这一结论是普遍成立的。因此我们可以得到： 

 

 
图 45 裂纹扩展的三种基本类型：(a) 张开型；(b) 滑开型；(c) 撕开型 

Figure 45 Three basic modes of crack propagation: (a) opening mode; (b) sliding mode; (c) tearing mode 
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式 (37) 反映了机械能释放率 G 与试样柔度之

间的关系，通常称为 IrwinKies 公式[73]。这一

关系即为柔度标定法确定特殊裂纹系统机械能

释放率 G 表达式的理论基础。 

3.1.2 应力场强度 

断裂力学另一个重要的、同时也是得到了更

普遍应用的参数是应力场强度 K。 

在对应力场强度进行简要介绍之前，有必要

先区分一下裂纹扩展的三种基本方式。一般来说，

根据外加应力作用方式的不同，裂纹扩展可以分

为如图 45 所示三种类型[6]： 

张开型 (I 型) 在与裂纹面正交的拉应力作用下，裂纹面沿拉应力方向产生张开位移。 

滑开型 (II 型)  在平行于裂纹面与裂纹尖端线垂直的剪应力作用下，裂纹面沿剪应力作用方向

产生相对滑动。 

撕开型 (III 型)  在平行于裂纹面与裂纹尖端线也平行的剪应力作用下，裂纹面沿剪应力作用方

向产生相对滑动。 

三类裂纹中，I 型裂纹是工程上最为常见最为危险因而在技术上也就最为重要的一种类型。当然，

实际材料中的裂纹也可能是两种或三种基本类型裂纹的组合体，称为复合型裂纹。如图 46 所示即为

一种 III 复合型裂纹。图中外力沿 y 方向作用，而裂纹则与 y 轴成一定角度。理论分析[76]表明，即

使是这种情况下，当 > 60 时裂纹尖端的应力场也仍然是以 I 型分布为主的。 

应力场强度这个概念源自于Westergaard [77]于 20世纪 30年代末针对平面裂纹的应力分析而发展

出的一种简便灵巧的方法。这一方法中最关键的简化是所谓的“锐缝”近似， 即假定在不受力的状

态下裂纹尖端是完全锐利的，而在承载的任何阶段裂纹表面都不受应力作用；这样一来，裂纹尖端

附近区域的应力场解就具有十分简单的解析形式。对于如图 47 所示的长度为 2c 的 I 型裂纹，如果

 

 

图 46 受拉应力作用薄平板中的斜裂纹 
Figure 46 Inclined crack in a tensile plate 

 

 
图 47 裂纹尖端应力场 

Figure 47 Stress field around the crack tip 
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将坐标原点取在裂纹尖端 O 处，则 Irwin 根据 Westergaard 方法导出的裂纹尖端附近区域任意一点

A(r,) 处的应力分量为： 
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相应的位移分量为： 
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上面两个式子中， 为材料的剪切模量；KI称为 I 型裂纹的应力场强度； '为 Poisson 比的函数：在

平面应力条件下 ' = ，在平面应变条件下 ' =  / (1  )。 

对于 II 型和 III 型裂纹也可以得到类似的结果，II 型裂纹和 III 型裂纹的应力场强度分别表示为

KII和 KIII。因此，对于一个特定的裂纹系统，其裂纹尖端附近的应力场解可以写成如下的通式形式： 
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

 ijij
2

f
r

K
  (40)

式中的 i 和 j 分别代表应力张量的各个分量；fij() 是极角 的函数，称为角分布函数。不难看出，

裂纹尖端附近应力场的主要特征明显是可以分离的：应力场强度 K 仅由外加荷载及裂纹系统的几何

特征决定，它确定了局部场的强度；而剩下的量则仅与空间坐标有关，确定了场的分布，而这些量

又可以进一步分解为径向分量和角度分量。 

从本质上说，应力场强度 K 是一个确定裂纹尖端处应力场大小的参数，是外加应力a和裂纹尺

寸 c 的函数，其具体的函数形式取决于含裂纹构件的几何特征及承载方式，而通式形式则可以表示

为： 

cYK a  (41)

式中的比例因子 Y 称为裂纹系统的几何形状因

子。 

现在我们来考虑如图 48 所示的一个具有单

位厚度的 I 型裂纹系统。在裂纹延长线 (OA 轴) 

上， = 0，r = x。由式 (38) 可以得到： 

x

K


 

2
I

0yy   (42)

假定在外力作用下裂纹尖端从 O 点扩展到了 A

点，OA = c。此时，假想在 OA 两点间的裂纹

 

 
图 48 单位厚度平板中裂纹的张开与闭合 

Figure 48 Opening and closure of crack increment 
OA in specimen of unit thickness 
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面上施加了一个与yy 等值而反向的应力yy，使得这一段的裂纹面成为无应力的自由表面。另一方

面，由于裂纹尖端已经处于 A 点，故在与原裂纹尖端 O 点间距离为 x 的某点处的张开位移 uy可以

由式 (39) 算出，但此时裂纹长为 c = c' + c，相应的应力场强度用 KI' 表示，而 r = c  x， = 。

将这些参数代入式 (39) 得到： 

  


 21

2 I
y

xcK
u




  (43)

显然，yy的作用是提供了一个机械能使得 OA 段上的裂纹得以闭合。由于材料是线弹性的，yy 所

做的功在数值上应该等于弹性应变能的改变，即： 

 






 
c

yyy

c

yyy xuxuU



00
E dd

2

1
2  (44)

式中系数 2 的出现是因为裂纹两个相对表面都发生了位移的变化。 

不难理解，式 (44) 给出了裂纹闭合c 时所吸收的能量，它在数值上应该等于裂纹扩展c 所释

放的能量。根据前面的讨论，为方便起见假定上述过程是在固定边界的条件下发生的，由能量释放

率定义式 (29) 可以得到： 
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当c  0 时，KI = KI'，故上式可以简化为： 
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故在平面应力条件下： 

E

K
G

2
I  (45a)

而在平面应变条件下则有： 

2
I

21
K

E
G 









 



 (45b)

对于 II 型裂纹和 III 型裂纹同样可以导出类似的关系。也就是说，在线弹性条件下能量释放率 G

与应力场强度 K 是等效的。对于同时受到 I 型、II 型和 III 型荷载作用的裂纹系统，G 与 K 之间存在

以下关系： 

E

K

E

K

E

K
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






 

2
III

22
I  (46)

能量释放率 G与应力场强度 K 之间的等效性使得我们可以类似于上一小节的分析定义一个 K 的

临界参数 KC，从而写出以应力场强度为基础的裂纹扩展判据： 

CKK   (47)

式中的 KC相当于裂纹系统所能承受的应力场强度极限值：当外力提供的应力场强度超过这一数值后，
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裂纹将发生扩展。我们通常将 KC称为裂纹系统的临界应力场强度。特别是对于 I 型裂纹，相应的临

界应力场强度 KIC就是我们通常所说的断裂韧性。 

3.2 断裂力学测试技术：切口试样 

上文中提到，断裂力学的建立使得我们可以很方便地借助于一个特定的人工裂纹系统测定材料

参数 GC和 KC，从而根据式 (28) 或式 (47) 判断在指定的条件下裂纹能否发生扩展。在材料性能研

究中，学者们更多关注的则是断裂韧性 KIC的测试。 

随着断裂力学的发展，对金属材料断裂韧性的测试已经积累了丰富的经验。把适用于金属材料

断裂韧性的测试技术原封不动地套用于陶瓷材料显然是行不通的，因为陶瓷材料的断裂韧性测试存

在着一些独特性，主要包括[78,79]： 

(1) 由于陶瓷材料塑性有限，大多数陶瓷材料的 KIC/ys 是一个很小的量，所以测定断裂韧性 KIC

所需要的断裂力学试样满足平面应变厚度限制条件几乎不存在什么困难。也就是说，测定陶瓷材料

平面应变断裂韧性的试样可以比金属试样小得多。当然，陶瓷试样也应该具有一个合适大小的截面，

以便能充分反映出材料显微结构对材料性能的影响规律。 

(2) 陶瓷材料有限的塑性另一方面也使得断裂力学测试结果具有较为理想的特性，即裂纹在扩展

之前几乎不会偏离线性关系，也没有突然的变化，一般可以用断裂的最大荷载代替开裂点的荷载来

进行断裂韧性计算，这就可以免去在金属材料测试中常用的在裂纹根部测量张开位移的程序。 

(3) 陶瓷材料的许多应用 (尤其是在结构部件上的应用) 都是在高温下进行的。因此，一种较为

理想的断裂韧性测试技术应该在从室温到 1000C (甚至 1400C) 这一宽阔的温度区域内均能有效地

得以应用。 

(4) 由于陶瓷材料中固有裂纹的尺寸较小 (通常只有几十微米甚至几微米左右)，加之其分布又

是随机的，即使采用无损检测技术也难以准确确定材料内部最危险裂纹的位置及其尺寸，至于在测

试过程中直接量测最危险裂纹的尺寸几乎就不可能。因此，通常需要在断裂力学试样表面预制出一

条人工裂纹以模拟材料的固有裂纹。 

在断裂力学进入到陶瓷材料领域之后不久，就陆续出现了一些用于陶瓷材料断裂韧性测试的技

术。这些测试技术的一个共同点就是：在试样上切出一个机加工切口用于模拟材料中的固有裂纹。

这些测试技术中所采用的试样形状及受力方式各不相同，在实际应用中也各有其优缺点。下面我们

仅就其中较有代表性的几种测试技术进行讨论。 

3.2.1 单边切口梁技术及切口钝化效应 

最为广泛应用的一种断裂韧性测试技术就是通常所说的单边切口梁 (Single-Edge Notched Beam, 

SENB) 技术。在文献中，这一技术有时也称为

直通切口梁技术。SENB 试样的几何形状如图

49 所示：弯曲试样为一具有矩形截面的长柱状；

试样受拉面中部垂直于长度方向的人工裂纹通

常采用机加工方法引进。由于在这一构型中存在

着从拉伸到压缩的应力梯度以及边缘效应，因而

相应的应力场强度没有精确的理论解，一般情况

下只能通过数值方法获得其近似解。对于陶瓷材

料断裂力学研究中常用的三点弯曲 SENB 试样，

在试样高宽比 W/B = 2、高跨比 W/L = 1/4 的条

 

 
图 49 单边切口梁试样 

Figure 49 Single-edge notched beam 



 328  龚江宏, 陶瓷材料脆性断裂的显微结构效应 第 42 卷
 

 

件下，由边界配位法得到的 KI近似表达式为： 









W

a
f

BW

PL
K

23I  (48)

式中，P 为试样所承受的外加荷载，L 为三点弯曲跨距，f(a/W) 为试样的几何形状因子，由下式给

出： 
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单边切口弯曲梁法是金属材料断裂韧性测

试的一种常用的标准方法，上世纪 60 年代末 70

年代初移植到陶瓷材料领域。在采用单边切口梁

法测试金属材料断裂韧性时，几乎不同国家制定

的所有标准中都明确规定[80]：采用机加工方法

切出试样受拉面中部的切口后必须进而采用疲

劳方法在机加工切口的端部引发出一条尖锐的

疲劳裂纹；而在采用式 (48) 计算 KIC时，切口

深度 a 实际上应该取切口深度与疲劳裂纹长度

之和。作出这一规定的原因很简单：式 (48) 是

以线弹性力学为基础推导出来的，在公式推导过

程中一个重要的边界条件就是假设裂纹的体积

为零，即切口宽度为零。这在实际操作过程中是

无法实现的；而预制了一定长度的疲劳裂纹之后，

由于裂纹尖端离开了切口端部一定的距离，就可

以近似地满足上述边界条件。但是，对于脆性的

陶瓷材料，采用疲劳方法预制尖锐裂纹通常是极

其困难的。因而，预制尖锐裂纹这一环节在测定

陶瓷材料断裂韧性时往往就被省略了。而这一省

略就不可避免地会导致测量结果产生一定的偏

差。这一点早在单边切口梁法刚刚开始在陶瓷材

料中得到应用就已经引起了学者们的普遍重视。

这其中一项典型的工作是由 Simpson [81]于 1974

年报道的。 

Simpson 的工作[81]包括实验和理论两部分。

在实验部分，他选择了三种材料为代表，分别采

用切口宽度约为 0.15 mm 和 0.50 mm 的两种单

边切口梁测定了材料的断裂能 (断裂韧性)，并

与下文将要提及的另一种测试技术  双悬

臂梁 (DCB) 法测试结果进行了对比。图 50 给

出了 Simpson 工作中得到的部分实验结果。可以

看出，所有的测试结果都表明，SENB 法给出了

 

 
图 50 切口几何形状对断裂能测试值的影响： 

(a) Al2O3；(b) SiC；(c) 石墨[81] 
Figure 50 Effect of notch geometry on the measured 
fracture energy: (a) Al2O3; (b) SiC; (c) graphite [81] 
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一个相对偏高的 KIC值，而且随着切口宽度的增大，SENB 法与 DCB 法测试结果之间的偏差增大。

也就是说，SENB 法的测试精度明显受到了切口宽度的影响。这种 KIC实测值随切口宽度增大而增大

的效应通常称为“切口钝化效应”。 

接下来，Simpson 便试图从理论上对切口钝化效应作出合理的解释。他首先指出，由于脆性的

缘故，当采用机加工方法在试样表面切出切口时，切口端部处一般将产生局部微开裂，形成一些呈

放射状分布的微裂纹，如图 51 (a) 所示。这些微裂纹的平均尺寸 a 约为材料平均晶粒尺寸的 1 ~ 2

倍。由式 (48) 计算 KIC时我们并没有考虑这些微裂纹的影响。事实上，由于无法准确地测定这些微

裂纹的尺寸，我们也就无法对它们的影响作出定量的描述。但有一点是明显的，由于微裂纹的存在，

实际裂纹尺寸将略大于切口深度，而裂纹尖端的应力场也将会有所改变。 

Simpson 在对具有相似几何特征的几类特殊裂纹进行了对比之后发现：对于如图 51 (b) 左侧所

示的承受外加应力a作用的单边切口梁试样，如果其切口端部的微裂纹长度a 远远小于切口端部曲

率半径，则可以近似简化为一个具有单边尖锐裂纹 (零体积裂纹) 的试样，如图 51 (b) 右侧所示。

后者中的尖锐裂纹长度为a，承受的外加应力为 Ka。其中 K为切口梁试样切口端部处的应力集

中因子，与切口端部曲率半径  的倒数平方根成正比： 


1

K  (49)

根据这一结论，关振铎等人[82]导出了如图 51 (b) 左侧所示的单边切口梁试样断裂韧性计算式： 

aKK   fIC 12.1  (50)

式中，f为单边切口梁的断裂强度。 

不难理解，式 (50) 将给出一个“真实”的断裂韧性值。把由式 (50) 决定的 KIC 值记为 KIC
I；相

应地把直接由式 (48) 计算得到的 KIC值称为表观断裂韧性，记之为 KIC
0，则由式 (48) 和式 (50) 可

得： 
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由式 (51) 作出 KIC
0/KIC

I ~ a/ 关系曲线如图 52 所示。可以看出：在 a 保持不变 (即对于同一种

 

 
图 51 (a) 切口端部的微开裂及 (b) 断裂力学处理 

Figure 51 (a) Microcracking at the notch root and (b) fracture mechanics consideration 
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材料或平均晶粒尺寸相同的不同材料) 的前提

下，切口端部曲率半径越大 (即切口越宽)，表

观断裂韧性 KIC
0 就越大。这与 Simpson 的实验

结果[81]是吻合的。这就从理论上对切口钝化效

应作出了满意的解释。 

最近，Yang 等人[83]也对切口钝化效应进行

了类似的分析，给出了以下的近似关系式： 




2I
IC

0
IC

12.14

/
1




d

K

K
 (52)

式中的 d 为材料的平均晶粒尺寸。 

图 53 给出了采用单边切口梁技术测得的一

些陶瓷材料断裂韧性随切口端部曲率半径的变

化关系[8486]，图中的纵坐标与图 52 相同，横坐

标则为切口端部曲率半径 与材料平均晶粒尺

寸 d 之比 (其倒数等效于图 52 横坐标)。显然，这些实验数据的变化趋势与图 52 所示的理论分析结

果是相似的。图 53 中的曲线即为式 (53) 的预测结果。 

值得注意的是，在 a/ < 0.5 时，KIC
0 总是高于 KIC

I；也就是说，由于存在切口钝化效应，由

SENB 法测得的陶瓷材料断裂韧性值总是偏高。而且由图 52 可以看出，在切口端部曲率半径保持

不变的前提下，a 越小，KIC
0 与 KIC

I 之间的偏差就越大。由于a 与材料平均晶粒尺寸密切相关，

这一结论实际上等于指出：单边切口梁的切口钝化效应在细晶材料中表现得更为显著。因而，SENB

法用于对不同材料的断裂韧性进行对比分析时，材料在平均晶粒尺寸方面存在的差异可能将使得评

 

 
图 52 式(51) 预测的 KIC随切口端部 

曲率半径变化关系[82] 
Figure 52 Predicted relation between KIC  
measured with SENB and the radius of  

curvature of the notch root [82] 

 

 
图 53 一些陶瓷材料 SENB 法 KIC测试结果随切口端部曲率半径的变化关系[83] 

Figure 53 Variation of KIC values measured with SENB with the radius of curvature of the notch root  
for some ceramic materials [83] 
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价结果的可靠性受到一定程度影响。考虑到切口

宽度和平均晶粒尺寸是评价切口钝化效应的两

个主要参数，建议在报道 SENB 法测试结果时

应尽可能给出这两个参数的数值，以便于对测试

结果进行可靠性分析。 

由于减小晶粒尺寸有利于提高陶瓷材料的

断裂强度，细晶陶瓷一直是高性能陶瓷发展方向

之一，因而克服切口钝化效应的根本途径就是尽

可能地降低切口端部的曲率半径 ，即减小切

口宽度。这就需要从根本上改变单边切口梁的切

口加工方法。传统的机加工方法在减小切口宽度

方面有一定的局限性。例如对于晶粒尺寸 d  2.5 

m 的材料，假定切口端部微裂纹平均尺寸a  

d  2.5 m，则为了满足a/ < 0.5 以避免切口钝

化效应，切口端部的曲率半径  应不大于 10 

m；相应地，切口宽度就应该在 20 m 以内。

为此，一些学者纷纷另辟新径，为寻找新的人工裂纹预制技术进行了一些有益的探索，并取得了一

些有意义的成果[8791]。篇幅所限，这里不展开讨论。 

3.2.2 V 形切口试样 

所谓 V 形切口，指的是一种形状呈“V”字形的机加工切口。图 54 示出了试样断面上的 V 形切

口形状。目前，V 形切口试样已经被广泛应用于陶瓷材料的断裂力学测试[92]。 

最早得到使用的 V 形切口试样是一种具有圆形截面的短棒试样，如图 55 (a) 所示。这类试样在

文献中通常简记为 SR (Short Bar) 试样，是由 Barker [93]提出的。此后又逐渐发展出了一些其他形状

的 V 形切口试样，如具有方形 (或矩形) 截面的短棒试样[94,95] [图 55 (b)]、三点弯曲或四点弯曲梁[96,97] 

[图 55 (c)] 等。其中圆形短棒和方形短棒在受力方式上是一样的，均为在试样含切口一侧端部承受

拉伸荷载作用。 

图 56 所示为对热压 Si3N4材料的 V 形切口方形短棒试样进行加载直至其断裂的过程中测得的荷

载位移曲线[98]。可以看出：含有 V 形切口的试样在加载初期，材料整体处于弹性形变阶段；之后

V 形切口尖端处由于局部的高度应力集中会发生早期的塑性屈服，荷载位移曲线斜率开始逐渐减小；

在某一极限应力下，切口尖端处会突然产生开裂以释放能量。在试样出现裂纹之后，由于总的形变

量突然增大 (柔度增大)，加在试样上的荷载会马上降低，从而减小了 V 形切口尖端处应力场强度，

 

 
图 54 试样断面上的 V 形切口示意图 

Figure 54 Schematic of the V-shaped notch on the 
fracture surface 

 

 
图 55 三类典型的 V 形切口试样 

Figure 55 Schematics of three types of V- notched samples 
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裂纹也就随之而止裂；进一步加大荷载又导致裂纹进一步扩展。因而整个加载过程中，裂纹一旦在

V 形切口尖端处形成后便进入到了一个稳态扩展阶段，一条尖锐裂纹逐渐形成；同时，裂纹宽度随

之也逐渐增大，使得裂纹前缘逐渐由平面应力状态过渡到平面应变状态。当裂纹长度达到一个特定

的临界值 ac时，裂纹的扩展由稳态过渡到失稳，从而导致试样断裂。将裂纹失稳时所对应的外加荷

载 (即最大荷载) PC代入相应的 KI表达式即可获得平面应变断裂韧性 KIC值。这就是 V 形切口试样

法测定陶瓷材料断裂韧性的基本原理。 

由此可以看出，V 形切口试样用于断裂力学测试的一个优点是：在试样断裂之前，V 形切口尖

端处由于高度应力集中而产生的裂纹会发生一定程度的扩展而不导致试样的断裂。这种不直接导致

试样破坏的裂纹扩展成为裂纹的稳态扩展。下文中我们将对裂纹稳态扩展行为进行更进一步的分析，

这里我们需要强调的是：这一稳态扩展过程在某种程度上相当于在切口端部引进了一条尖锐、狭窄

的裂纹。借助于式 (51) 及图 52 不难理解，这条尺寸a 远远大于材料的晶粒尺寸 (甚至能够达到毫

米级) 的尖锐裂纹的出现无疑将在很大程度上消除单边切口梁试样中出现的“切口钝化”效应。因

此可以预期，借助于 V 形试样可以测得较为准确的断裂韧性值。 

V 形切口试样的 KI表达式一般通过柔度标定实验确定[99]。对于不同尺寸的试样，KI表达式有所

不同。柔度标定法确定 V 形切口试样 KI表达式的理论基础是 IrwinKies 公式 [式 (37)]。对于 V 形

切口试样，IrwinKies 公式可以写成： 
















ab

P

A

P
G

d

d

2d

d

2

22 
 (53)

式中的  为试样的柔度，随裂纹尺寸而变；A 为试样的实际开裂面积： 

 02
aa

b
A   (54)

其中，b 为裂纹前缘宽度，a 为最大拉应力作用面到实际裂纹前缘的距离，a0 则为最大拉应力作用面

到 V 形切口尖端处的距离 (参见图 54)。 

令 V 形切口夹角为 ，则由简单的几何关系不难得到： 

 

 
图 56 V 形切口矩形短棒试样的荷载位移曲线[98] 

Figure 56 Load-displacement curve measured with a V-notched bar specimen [98] 



第 56 期 《现代技术陶瓷》 Advanced Ceramics, 2021, 42 (56): 287428  333 
 

 

  







2
tan2 0


aab  (55)

代入式 (53) 即可获得一个只包含裂纹尺寸 a 一个变量在内的 G 表达式，这个表达式的具体形式可

以通过专门设计的柔度标定实验确定。 

根据断裂力学理论，当 G  GC时裂纹将发生扩展。在理想情况下，由于承载前的 V 形切口已经

具有了一个尖锐的尖端，b  0，故试样一承载即有 G  ，从而引起 V 形切口尖端处开裂 (为了

避免开裂时能量释放过度集中，通常需要在 V 形切口尖端处开一小口使 b 值增大)；此后裂纹扩展的

稳定性就取决于 dG/dA 与 dGC/dA 的相对大小了。对于各向同性均质材料，dGC/dA = 0，故 V 形切口

试样的断裂条件为： 

0
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d

22d
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d
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d
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 (56)

上式等号成立时为临界状态，即： 

 


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d

d

aba
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 (57)

应用式 (55) 并令在临界状态下 a = ac，上式可进一步简化为： 

 
c

2

2

0c
c d

d

d

d

aaaa a
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
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 (58)

这就是采用柔度标定法确定 V 形切口试样断裂韧性计算式的基础，是由 Barker [93]首先导出的。该式

说明，对于一种几何形状确定的 V 形切口试样，其裂纹尺寸的临界值 ac可以由初始值 a0 决定。实际

上，迄今为止出现的所有有关的柔度标定实验报道都表明，V 形切口试样的 ac值由 a0 唯一决定，也

就是说，试样形状一经确定，ac值就已经确定了。 

将式 (55) 和 (58) 代入式 (53) 得到： 
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 (59)

则可以看出，最终获得的 GC表达式中将不出现临界裂纹尺寸 ac。这是 V 形切口试样测定断裂韧性

的优点之一。 

3.2.3 其他形状切口试样 

除了上述两种试样构型之外，在陶瓷材料断裂韧性测试中还经常采用一些其他形状的切口试样，

分别介绍如下。 

双扭试样  双扭 (Double Torsion, DT) 试样是 Outwater 等人[100,101]首先设计的，1973 年 Williams

和 Evans [102]对这一技术进行了进一步的断裂力学分析，从而使得这一试样构型开始在陶瓷材料断裂

力学参数测试中得到应用。 

典型的双扭试样的几何形状及受力方式如图 57 所示：试样为一薄平板，截面为长方形，板的厚

度远小于板的宽度。试样一侧采用机加工方法预制出一条长约 0.5 mm 的人工裂纹；四点弯曲荷载施
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加在试样含裂纹一侧的端点处。为保证试样在承

载过程中裂纹的扩展基本与试样的长度方向平

行，通常需要在试样的下表面宽度跨中处沿切口

方向开出一条贯穿整个长度方向的窄小的裂纹

扩展导向槽，槽深一般约为板厚的 1/3 ~ 1/2。双

扭试样的尺寸一般为 2 mm厚  24 mm宽  (30 

mm ~ 40 mm) 长。 

双扭试样可以近似处理为由两块左右对称、

在端点处承受点力作用的弹性扭转板组成。在扭

矩 T = (P/2)  Wm作用下，板的扭转应变 为： 




3
m

6

Wb

Ta

W

y
  (60)

式中，a 为扭转板的长度 (即双扭试样中的裂纹

长度)，y 为扭转板承载点处的位移，为材料的剪切模量，W、Wm及 b 为试样的几何尺寸，如图 57

所示。 

由式 (60) 可以直接得到双扭试样的柔度  与裂纹尺寸 a 之间关系表达式： 




3

2
m3

Wb

aW

P

y
  (61)

利用 IrwinKies 公式 [式 (37)]，并考虑到双扭试样中实际开裂面积 A = abn ( bn 为裂纹所在平面

的厚度)，得到： 


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d

d
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再由式 (45) 及 E/ = 2 (1 + )，便可以得到双扭试样的 KI表达式： 
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2/1

n
3mI

13


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





 
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bWb
PWK


 (63)

由式 (63) 可以看出，双扭试样的一个突出的优点是：试样的应力场强度 KI与裂纹尺寸无关。 

需要说明的是，上述对双扭试样进行的力学分析中包含了一些假设的前提条件 (如将双扭试样

近似处理为由两块左右对称、在端点处承受点力作用的弹性扭转板)，同时也忽略了试样尺寸、切口

形状等对力学响应的影响，因此测试结果可能会存在一定程度的误差。对双扭试样优缺点的详尽分

析以及应用中需要注意的问题，可以参考Tait等人[103]于 1987年以及 Shyam和Lara-Curzio [104]于 2006

年先后发表的综述。 

双悬臂梁试样  常规双悬臂梁 (Double Cantilever Beam, DCB) 试样如图 58 (a) 所示：薄板试样

一端沿试样长度方向切出一机加工切口，拉伸荷载施加在试样含切口一侧。DCB 法由 Gilman [105]首

先使用以测量各种晶体材料的断裂表面能。Gilman 在他的研究中使用的断裂表面能计算式是一个近

似解，这个近似解的推导过程中假定了试样的弹性应变能是由梁的弯曲单独引起的。研究表明：这

个假定在裂纹尺寸远大于试样厚度的情况下具有足够的精度。Wiederhorn 等人[106]对双悬臂梁构型进

 

 
图 57 双扭试样 

Figure 57 Double torsion sample 
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行的更完整的分析指出：梁中的剪应力和裂纹尖端附近区域的应力场也对弹性应变能有一定程度的

影响。 

适用于 DCB 试样的较为精确的应力场强度 KI表达式为： 

















a

t

bt

Pa
K 315.2467.3

23I  (64)

式中，P 为外加荷载，a、t、b 的定义如图 58 (a) 所示。 

由式 (64) 可以看出，双悬臂梁试样的应力场强度与裂纹尺寸有关，这就使得在使用式 (64) 计

算 KI时需对裂纹尺寸进行精确量测。为避开裂纹尺寸的量测问题，学者们先后提出了两种改进型的

双悬臂梁试样构型。 

图 58 (b) 所示为一种端部逐渐变细的双悬臂梁试样，是由 Mostovoy 等人[107]提出的。注意在这

一构型中，为了保证裂纹的扩展基本上平行于试样的长度方向，试样的上下表面中部沿长度方向均

开出了一道裂纹扩展导向槽。这一构型的应力场强度表达式为： 

n

32

I
/2/12

bb

hahP
K


  (65)

由于如图 58 (b) 所示的特殊试样形状保证了 (1/h + 3a2/h3) 为一个不随裂纹尺寸 a 而变的恒值，因而

这种构型的应力场强度随荷载 P 的增大而线性增大，并且始终与裂纹尺寸无关。 

Freiman 等人[108]对 DCB 技术的改进则采用了另外一种思路。他们把一个力矩 (而不是一个力) 

施加在双悬臂梁开裂的两臂上，如图 58 (c) 所示。分析表明，这一构型的应力场强度也与裂纹尺寸

无关，其具体表达式为： 

Ib

M
K I  (66a)

同样，为使裂纹扩展基本平行于试样长度方向，一般也需要在试样表面中部沿长度方向开出一

裂纹扩展导向槽。此时，式 (66a) 就应该修正为： 

n
I

Ibb

M
K   (66b)

式中的 bn 为裂纹所在平面的厚度。 

 

 
图 58 双悬臂梁试样 

Figure 58 Double cantilever beam sample 
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紧凑拉伸技术  同 SENB 一样，紧凑拉伸 (Compact Tension，CT) 技术也是金属材料平面应变

断裂韧性测试的标准方法之一。图 59 示出了典型 CT 试样的几何形状 (W1 = 0.6 W，W2 = 0.25 W)。

图中所标注的尺寸比例是金属材料断裂韧性 KIC测试标准的要求，对于陶瓷材料这一标准可以借鉴。

用边界配位法导出的这一构型的应力场强度表达式为： 
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式中 
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3.3 压痕裂纹及其断裂力学分析 

在陶瓷材料断裂力学研究中，除了沿用金属

材料中常用的机加工切口作为人工裂纹之外，更

多地也采用了常规硬度压痕实验中所产生的压

痕裂纹[109,110]。特别是在上世纪 70 年代中期到

90 年代，随着压痕裂纹作为人工小裂纹所具有

的诸多优势被逐渐认识，对陶瓷材料压痕微开裂

问题的研究已经成为了陶瓷材料断裂力学研究

的重要内容之一[111,112]。因此，我们再简要地回

顾一下与压痕微开裂相关的一些基本理论。 

3.3.1 压痕裂纹的几何形貌 

借助于常规硬度压痕试验在脆性陶瓷材料

表面引进的压痕裂纹按几何特征大体上可分为

 

 
图 59 紧凑拉伸试样 

Figure 59 Compact tension sample 

 

 
图 60 压痕接触导致的几类理想化的裂纹构型[113] 

Figure 60 Idealized crack morphologies observed at indentation contact [113] 
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如图 60 所示的五种类型[113]。 

图 60 (a) 即为 Hertz 发现的锥形裂纹 (Cone crack)，也称为 Hertz 裂纹。Hertz 裂纹主要是由试

样与球形压头或平板压头的接触引进的，它在试样表面处成核，并从试样表面沿与压头加载方向成

一定角度向试样内部扩展。 

将 Vickers 压头或 Knoop 压头压入试样表面则会导致如图 60 (b) 所示的表面径向裂纹 (Radial 

crack) 和如图 60 (c) 所示的截面中位裂纹 (Median crack) 的形成。其中，径向裂纹也称为 Palmqvist

裂纹[114]，通常在塑性压痕的边界 (主要是压痕的顶角) 处成核，并沿试样表面向外扩展，形状为一

细长的半椭圆形；中位裂纹则是在压头下方材料内部的弹/塑性形变区边界处形成，并在平行于压头

加载方向的平面内向四周扩展，形状多为圆形或圆缺形[115]。 

从试样断口上观察到的压痕裂纹形状通常呈半圆或半椭圆形，如图 60 (d) 所示。这类裂纹称为

半饼状裂纹 (Half-Penny Crack)。对于不同的材料，半饼状裂纹的形成机制不同：有时是由中位裂纹

扩展到试样表面的结果，有时是由径向裂纹向试样内部扩展的结果，更多的则可能是由于中位裂纹

和径向裂纹在扩展过程发生连通而形成的。因而，这类裂纹通常也称为中位 /径向裂纹系统 

(Median/Radial Crack System) [116]。 

另外，在卸去加在压头上的荷载的同时，压痕形变区下方有时还会形成如图 60 (e) 所示的侧向

裂纹 (Lateral Crack) [117]。侧向裂纹平行于 (或近似平行于) 试样表面扩展，形状一般为圆形或碟形；

在压痕压制荷载较大的情况下，侧向裂纹有可能会扩展至试样表面，从而引起试样的表面剥落甚至

崩裂。 

压痕裂纹通常借助于常规的硬度压痕实验引进。常用的硬度压头主要包括三类：球形 (Brinell) 

压头、正棱锥形 (Vickers) 硬度压头以及菱锥形 (Knoop) 硬度压头。考虑到本文的后续讨论将较多

地涉及到 Vickers 压痕裂纹及 Knoop 压痕裂纹的应用实例，这里我们再简要介绍一下实际材料中观

察到的 Vickers 压痕裂纹及 Knoop 压痕裂纹的几何形貌。 

图 61 (a) 是材料表面及截面上的 Vickers 压痕及 Vickers 压痕裂纹形貌示意图。作为对比，材料

表面及截面上的 Knoop 压痕及 Knoop 压痕裂纹形貌示于图 61 (b)。在材料表面，Vickers 压痕裂纹沿

正方形 Vickers 压痕两条对角线的延长线方向生长扩展，在截面上则表现为两条相互垂直的半饼状裂

纹。而对于正菱形的 Knoop 压痕来说，由于短轴远远小于长轴，压痕导致的最大拉应力出现在长轴

 

 
图 61 材料表面 (上) 及截面 (下) 上的 (a) Vickers 及 (b) Knoop 压痕形貌示意图 

Figure 61 Surface (top) and cross-sectional (bottom) schematics of (a) Vickers and (b) Knoop indentations 
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端点处，因此只是沿着长对角线延长线方向形成一条半椭圆形裂纹。 

关于Vickers压痕裂纹与Knoop压痕裂纹在力学响应方面存在的差异，Marshall [118]和Petrovic [119]

分别进行了较为深入的研究，感兴趣的读者可以阅读原文。这里只简要说明几点。首先，在合适的

荷载范围内，Vickers 压痕在材料中引进的裂纹往往具有较为理想的半圆形，相应形成的塑性区球形

度也较好 (图 62)，可以较好地满足关于压痕半饼状裂纹断裂力学分析[116]的基本假定；相比之下，

Knoop 压痕引进的塑性区和裂纹往往呈半椭圆形 (图 63)，与理论模型之间存在较大的差异，因此在

定量表征方面还存在一定的问题。其次，Vickers 压痕引进的裂纹事实上是由相互垂直的两条半饼状

裂纹构成的一个裂纹系统，裂纹之间的相互作用可能会导致其力学响应与理论预期之间产生一定程

度的偏差；而 Knoop 压痕只引进一条裂纹，在断裂力学分析方面显然比 Vickers 压痕更为方便。当

然，无论是 Vickers 压痕裂纹还是 Knoop 压痕裂纹，理论分析结果与具体材料中的压痕微开裂响应

之间总是存在这样或那样的偏差，还需要根据具体情况进行具体的分析和必要的修正。 

 

 

图 62 热压氮化硅 Vickers 压痕试样中径向压

痕裂纹扩展的光学显微镜照片[118]： 
(a) 未承载时的试样表面形貌，压痕荷载 50N；

(b) 承载至 90%断裂荷载时的试样表面形貌，

压痕荷载 50N；(c) 试样断裂后的断口形貌，

压痕荷载 200 N 
Figure 62 Optical micrographs illustrating stable 

radial crack extension during breaking test of 
hot-pressed Si3N4 bars indented with Vickers 
indenter [118]: (a) surface view at beginning of 

breaking test, indenter load of 50 N; (b) surface 
view at 90% of fracture stress, indenter load of 
50 N; (c) fracture surface after failure, indenter 

load of 200 N 

图 63 热压氮化硅材料 Knoop 压痕试样 (压痕

荷载 50 N) 中径向压痕裂纹扩展的光学显微镜

照片[118]：(a) 未承载时的试样表面形貌；(b) 承
载至 90%断裂荷载时的试样表面形貌；(c) 试

样断裂后的断口形貌 
Figure 63 Optical micrographs illustrating stable 

radial crack extension during breaking test of 
hot-pressed Si3N4 bars indented with 50 N Knoop 

indenter [118]: (a) surface view at beginning of 
breaking test; (b) surface view at 90% of fracture 

stress; (c) fracture surface after failure 
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3.3.2 压痕裂纹尖端的残余应力场 

将硬度压头压入材料表面，材料表面与尖锐

压头端部之间的点接触都将引起高度局部化的

应力集中，从而导致接触点附近区域发生塑性形

变，形成一个塑性区，而塑性区外的弹性基质将

发生一定程度的弹性形变。在压头离开材料表面

之后，弹性形变的恢复受到塑性区的阻碍，从而

在弹/塑性界面附近形成一个残余应力场。对这

个残余应力场的定量描述是压痕断裂力学研究

的中心内容之一[116,120]，也是压痕裂纹在陶瓷材

料断裂行为研究中的重要基础[109]。 

考虑如图 64 (a) 所示的一个压痕过程：锥

角为 2 的尖锐锥形压头在荷载 P 作用下压入

材料表面，使后者在形成一个特征尺寸为 a 的塑

性压痕的同时产生特征尺寸为 c 的微裂纹。在压

痕荷载作用下，塑性压痕四周将发生一定程度的

塑性屈服，形成一个特征尺寸为的塑性区。图

64 (a) 所示的模型可以分解为两个组元，即如图

64 (b) 所示的弹性组元和图 64 (c) 所示的残余

组元。其中弹性场作用于塑性区外，即裂纹扩展

实际发生的区域，这一应力场的强度与外加荷载

同时达到最大值，而后在卸载过程中逐渐减小，

最终完全消失。残余应力场由弹/塑性边界处的

形变失配导致，其强度与外加荷载同时达到最大

值，但此后在卸载过程中及压痕结束后仍一直维

持在最大值处。因为在实际应用中，我们所考虑的大都是在压痕结束后裂纹在外力作用下的扩展问

题，因此，一般情况下我们无需考虑弹性组元，只需关注残余应力场对压痕裂纹尖端处应力场强度

的贡献 Kr。 

Lawn 等人[116]采用了一个极为巧妙的思路对压痕残余应力问题进行了分析，得出了压痕裂纹尖

端残余应力场强度 Kr的表达式： 

2/3
r

r
c

P
K


  (68)

式中的参数r与材料性能 (弹性模量 E 及硬度 H)、压头形状 (压头半锥角) 以及所考虑的裂纹前缘

位置 () 有关： 

  3/2
2/1

rr )(cot 







H

E
 (69)

对于中位裂纹和径向裂纹，分别有r
R > r

M > 0 (其中的上标 R 和 M 分别代表径向裂纹和中位裂纹)。 

类似地，可以把弹性应力场对压痕裂纹尖端应力场强度的贡献写成如下形式： 

 

 
图 64 中位/径向裂纹系统：(a) 中所示的弹/塑性构

型可以分解为 (b) 满荷载下的弹性组元和  
(c) 完全卸载后的残余组元两部分[116] 

Figure 64 Median/redial crack system, showing  
(a) elastic/plastic configuration at full load 

subdivided into (b) elastic component at fill load plus 
(c) residual component at complete unload [116] 
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2/3
e

e
c

P
K


  (70)

同样，式中的参数e也是一个与所考虑的裂纹前缘位置 () 有关的函数；对于中位裂纹和径向裂纹，

分别有：e
R > 0，e

M < 0；即：弹性应力场对中位裂纹的扩展起推动作用，而对径向裂纹的扩展起

阻碍作用。 

压痕过程中，裂纹扩展的充分必要条件是裂纹尖端应力场强度 KI 达到或超过材料的断裂韧性

KIC。因而，如图 64 (a) 所示的压痕裂纹系统的平衡条件就可以表述为： 

ICerI KKKK   (71)

将式 (68) 及式 (70) 代入上式，并注意到弹性应力场的可恢复性及残余应力场的不可恢复性，可以

分别写出压痕加载阶段和卸载阶段压痕裂纹的平衡条件： 

 

 










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e





 (72)

式中，P为压痕过程中采用的最高外加荷载，P和 P分别代表压痕的加载阶段和卸载阶段。当 P 

 P时，相应的压痕裂纹平衡尺寸 c为： 

  3/2

IC

re







 
 

 K

P
c


 (73a)

而在完全卸载 (P  0) 时，相应的压痕裂纹平衡尺寸 c 则为： 

3/2

IC

r








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 K

P
c


 (73b)

对于径向裂纹，由于e
R < 0 而r

R > 0，故 c
R > c

R；也就是说，径向裂纹在压痕的卸载阶段仍

将发生扩展，其最终尺寸由式 (73b) 确定。对于中位裂纹，情况就有所不同。因为e
M > 0，由式 (73)

得到 c
M < c

M。考虑到裂纹扩展的不可逆性，这一不等关系是不可能成立的，这说明中位裂纹在压

痕的加载阶段已经扩展到了最终尺寸 c
M，在卸载阶段中位裂纹不会发生进一步扩展，式 (73b) 对

于中位裂纹不再成立。 

上述分析事实上建立了一种通过材料表面径向裂纹尺寸确定材料断裂韧性的简便方法  直

接压痕法。在压痕结束后，如果没有其他形式的外加应力或环境因素的影响，材料表面的压痕径向

裂纹将处于一个稳定的平衡状态，其尖端处残余应力场强度 Kr 在数值上应该等于材料的断裂 KIC，

即[121,122]： 

2/3
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2/1
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rrIC

c
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KK 






   (74)

这就是根据试样表面压痕裂纹初始尺寸 c0 确定材料断裂韧性 KIC的基本公式。 

注意到式中的r
R 是一个取决于压头形状而与材料无关的常数，因此 Anstis 等人[122]测定了一系

列陶瓷材料的压痕参数 P/c0
3/2 随压痕压制荷载 P 的变化关系，结果发现在他们所采用的压痕荷载范
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围内，各种材料的 P/c0
3/2值基本上都表现为一个与 P 无关的常数 (图 65)。根据这些试验结果，Anstis

等人给出了r
R的一个经验值：r

R = 0.016  0.004。注意到这一数值本身的离散系数高达 25，因而

采用这一数值计算得到的 KIC值一般存在有不大于 30的相对误差。 

需要说明的是，式 (74) 只适用于由压痕引进的近乎理想的半饼状裂纹。在某些情况下，Vickers

压痕在材料中引进的表面开裂也可能表现为如图 60 (b) 所示的 Palmqvist 裂纹。这时，式 (74) 将不

再使用。根据 Palmqvist 裂纹尺寸确定断裂韧性可以采用 Niihara 等人[123,124]或 Lankford [125]提出的经

验公式。直接压痕法测定断裂韧性的可靠性一直是学术界争议较大的一个问题，也有不少学者提出

了另外一些经验或半经验的公式。关于直接压痕法测定断裂韧性的研究概况可以参阅 Ponton 和

Rawlings [126]撰写的综述。这里只说明一点：在确定所获得的压痕裂纹为半饼状裂纹的前提下，式 (73) 

可以视为一个首选的计算公式。而在使用式 (73) 进行断裂韧性计算时所需要的 (E/H) 值则可以借

助于 Knoop 压痕实验[127,128]得到 (参见延伸阅读材料 C)。最近由刘明等完成的一项工作[129]表明：对

 

 
图 65 一些陶瓷材料的压痕参数 P/c0

3/2随压痕荷载 P 的变化关系。确定参数平均值所用的 
压痕试样数量也标注于图中[122] 

Figure 65 Plots of P/c0
3/2 over working range of load P for some ceramic materials. Number of indentations  

used to determine mean parameter is indicated in each case [122] 
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于表现出了较为显著的硬度压痕尺寸效应 (即实测硬度值随压痕荷载的增大而减小的现象) 的材料，

由文献 [127] 或 [128] 所给出的参数计算得到的 E/H 值需要加以修正。 

3.3.3 压痕裂纹在外力作用下的扩展 

我们接下来讨论一个受拉面上压制了压痕裂纹的弯曲梁试样在外加应力作用下发生断裂的情况。 

考虑如图 66 所示的一个裂纹系统[130]：一个特征尺寸 (裂纹半长) 为 c 的 Vickers 压痕承受外加

应力a 作用。如果外加应力垂直于 Vickers 裂纹面作用，则外加应力对裂纹尖端应力场强度的贡献

Ka可以表述为[2]： 

cK   aa  (75)

式中的为半饼状裂纹的几何形状因子。 

因此，压痕裂纹尖端总的应力场强度可以写成： 

 

延伸阅读材料 C：Knoop 压痕法估测弹性模量 

由于在压头卸载后，包围在塑性压痕外部的

材料弹性基质将发生一定程度的弹性恢复，导致

压痕对角线尺寸减小。对于 Vickers 压痕，这种弹

性恢复效应主要发生在压痕的深度方向上，在试

样表面，弹性恢复的作用一般表现为压痕的四条

棱边向压痕中心发生弯曲 [图 C1 (a)]，对压痕对

角线的影响几乎可以忽略不计。而对于细长形的

Knoop 压痕情况则有所不同。如图 C1 (b) 所示，

由于压痕形状的特殊性，弹性恢复将导致压痕短

对角线产生一定程度的收缩，而长对角线则几乎

不发生任何变化。 
 

 
图 C1 弹性恢复对试样表面压痕形状的影响 

Figure C1 Effect of elastic recovery on the shape of 
indentation on the specimen surface 

 
根据 Knoop 的这一特点，Marshall 等人借助

于弹性力学理论导出了 Knoop 压痕对角线收缩量

与材料性能参数 E/H 之间的关系如下： 







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



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s

l

s
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(C1) 

式中，ds和 dl分别为 Knoop 压痕短对角线和长对

角线的理论值 (即不发生弹性恢复的情况下的真

实值)，而 ds和 dl则分别为 Knoop 压痕短对角线

和长对角线的实测值 (即发生弹性恢复之后的测

试结果)， 是一个与材料无关的常数。对一系列

典型材料在较宽的压痕压制荷载范围内进行测试

的结果 (图 C2) 得到  ＝0.45，而由 Knoop 压头

的标准形状则可以导出 dl/ds = 7.11。 
 

 
图 C2 Knoop 压痕尺寸随 E/H 的变化关系 

Figure C2 Variation of residual Knoop indentation 
dimensions with E/H 

 
参考文献: MARSHALL DB, NOMA T, EVANS 
AG. A simple method for determining elastic- 
modulus-to-hardness ratios using Knoop indentation 
measurements [J]. Journal of the American Ceramic 
Society, 1982, 65: C175C176. 
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由裂纹扩展判据式 (28b) 即可得到弯曲梁中表

面裂纹发生扩展的充分必要条件为： 
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  (77)

然而实验发现，在外加应力a满足了式 (77) 

的条件下，裂纹扩展并没有直接导致压痕试样的

断裂。如图 62 和图 63 所示，在外加应力达到了

断裂压力的 90%时，试样表面上的压痕裂纹已

经发生了极为显著的扩展，但并未导致试样断裂。导致这一实验现象的根本原因在于：在这个裂纹

系统中，裂纹扩展动力 KI 并不是裂纹尺寸 c 的单调增函数。图 67 给出了在不同外加应力水平下压

痕裂纹尖端处应力场强度 KI随裂纹尺寸 c 的变化关系曲线。可以看出：在任意一个不太高的外加应

力水平下，KI 都是首先表现出随 c 的增大而急剧降低的趋势。因而不难想象，当压痕裂纹在一个稍

稍高于由式 (77) 等号成立时所确定的外加应力作用下发生扩展之后，由于裂纹扩展动力的急剧降低，

裂纹会在扩展一个微小距离之后马上止裂。这时只有进一步提高外加应力水平，裂纹才有可能发生

进一步的扩展。 

上面我们所考虑的是一个静态的过程。实际上对试样的加载是连续进行的，因而试样中压痕裂

纹的扩展将伴随着外力a的逐渐增大而持续发生，即：当外力a达到或超过了裂纹扩展临界应力 [由

式 (77) 确定] 之后，由于满足了扩展条件，裂纹开始扩展；裂纹的扩展导致了裂纹扩展动力 KI 的

降低，使得 KI  KIC，裂纹止裂；随着外加应力的逐渐增大，这一开裂止裂过程持续进行，裂纹尺

寸也就由初始值 c0 开始逐渐增大，而裂纹在这一扩展过程中则始终处于一种稳定的平衡状态，即外

 

 

 
图 66 承受外加应力作用的 Vickers 压痕试样 

Figure 66 Schematic of Vickers-indented specimen 
subjected to a tensile loading from applied load 

 

 
图 67 压痕裂纹的 KI 随裂纹尺寸的变化关系 

Figure 67 Variation of the stress intensity KI of an indentation crack with the crack size c 
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加应力a与裂纹尺寸 c始终满足式 (77) 等号成

立时所对应的关系。直至外加应力a 增大至m

时，由于裂纹尺寸的进一步增大将导致 KI > KIC，

故这时裂纹的平衡状态将过渡为一个不稳定的

平衡状态；也就是说在a = f时，裂纹将发生失

稳扩展，m则为表面裂纹弯曲试样的断裂强度。 

图68示出了在r = 0 (不存在压痕残余应力) 

及r > 0 (存在压痕残余应力) 这两种情况下由

式 (77) 等号成立时确定的外加应力a 随径向

裂纹尺寸 c 的变化关系曲线。在r = 0 的情况下，

a表现为裂纹尺寸 c 的单调减函数。这意味着裂

纹一旦发生扩展就是灾难性的：无需进一步增大

外加应力，裂纹就会自发持续扩展最终导致试样

断裂。这与 Griffith 实验中所考虑的裂纹系统是

相似的。然而，在r > 0 的情况下，当裂纹尺寸

c = c0 (初始状态) 时，无需任何外加应力，裂纹

在残余应力作用下就已经处于平衡状态 (KI = 

KIC)。随着外加应力的施加，裂纹尖端的应力场

强度将超过 KIC，裂纹发生扩展。裂纹扩展将导

致 Kr 的减小及 Ka 的增大，因此需要进一步增大外加应力才能导致裂纹的进一步扩展，直至a 达到

曲线上的最大值m。这样一来，令 da/dc = 0 即可通过式 (77) 获得图 68 下方曲线 (r > 0) 最大值

点处的外加应力值f (即压痕试样的强度) 和裂纹尺寸 cm (断裂时的裂纹尺寸) [130]： 
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结合式 (78a)、式 (78b) 及式 (69) 不难得到： 

  4/33/1
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rIC P
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这就是根据压痕试样断裂强度f确定材料断裂韧性 KIC的基本公式，式中的参数r
R可以表示为： 

 
4/1

R
r

2/3R
r 27

256




    (80)

显然，由式 (80) 确定的r
R 也是一个取决于压头形状而与材料无关的常数。Chantikul 等人[130]

测定了一系列陶瓷材料的压痕参数fP
1/3 随压痕压制荷载 P 的变化关系，结果发现在他们所采用的压

痕荷载范围内，各种材料的fP
1/3 值基本上都表现为一个与 P 无关的常数 (图 69)。根据这些试验结

果，Chantikul 等人给出了r
R的一个经验值：r

R = 0.59  0.12。注意到这一数值本身的离散系数也高

达 25，因而采用这一数值计算得到的 KIC值一般也存在有不大于 30的相对误差。 

 

 
图 68 存在残余应力及不存在残余应力情况

下由式 (77) 确定的a(c) 曲线[130] 
Figure 68 Plot of function a(c) in Equation (77) 

for radial crack with and without residual 
contact stress [130] 
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3.4 裂纹的稳态扩展与断裂判据 

在结束本章之前，有必要对裂纹的稳态扩展行为进行一些必要的讨论。 

在第一章中曾经指出，对于如图 3 所示的 Griffith 裂纹系统，由式 (8) 所确定的a 值的下限实

际上就是材料的断裂强度f。也就是说，当外加应力满足式 (8) 之后，裂纹扩展将不受限制地自发

发生，从而导致材料的断裂。这一点可以通过分析 UB的具体函数形式而得到进一步的说明。将式 (4) 

~ (6) 代入式 (1) 得到： 

S

22
a 4 


c

E

c
U   (81)

图 70 给出了不同外加应力水平下 Griffith 裂纹系统内能变化量 U 随裂纹尺寸 c 的变化关系曲

线。对应于每一个外加应力水平，U 随 c 的变化关系曲线都存在一个极大值点，此极大值点处所对

应的裂纹尺寸 c* 随外加应力a 的增大而减小。考虑到对含裂纹体的加载是连续进行的，即外加应

力a由零开始逐渐增大。在a增大至f之前，由于 c* > c0，裂纹发生任何微小距离的扩展都可能导

致系统总能量的增大，因而裂纹不可能发生扩展，而当a增大至f时，U 的极大值出现在 c* = c0

处，在这个应力水平下，裂纹的扩展会导致裂纹系统总能量的降低，故裂纹将发生扩展，f 也就相

 

 
图 69 一些陶瓷材料的压痕参数fP

1/3随压痕荷载 P 的变化关系。确定参数平均值所用的 
压痕数量也标注于图中[130] 

Figure 69 Plots of fP
1/3 over working range of load P for some ceramic materials. Number of indentations  
used to determine mean parameter is indicated in each case [130] 
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应成为裂纹扩展的临界应力。注意到对应于任意的外加应力a > f，U 随 c 的变化关系曲线在 c  c0

的区域内总是保持为负斜率，因而裂纹的扩展将是灾难性的。我们把这种情况下对应的裂纹的平衡

状态称为不稳定的平衡状态；在不稳定的平衡状态下发生的裂纹扩展是一种灾难性的扩展，我们称

之为裂纹的失稳扩展。 

但是，这里必须清楚地指出一点：并不是所有的裂纹扩展都是失稳扩展。例如 3.2.2 小节中曾经

提到，V 形切口尖端处由于高度应力集中而产生的裂纹会发生一定程度的扩展而不导致试样的断裂，

这是因为 V 形裂纹的面积随裂纹尺寸的增大而增大，因此只有在外部提供了更大的动力时裂纹才可

能发生进一步的扩展。又如 3.3.3 小节中提到，压痕裂纹在外力作用也会发生一定程度的扩展而不导

致试样的断裂，这是因为裂纹尺寸的增大导致了残余应力场强度 Kr的减小 [式 (68)]，也就是裂纹扩

展动力的降低。事实上，在单边切口梁试样中也存在有类似的现象：在对试样进行切口的过程中，

切口端部高度的应力集中诱发了微裂纹的形成 [图 51 (a)]；而随着微裂纹尺寸的增大，应力集中急

剧缓解，使得微裂纹尖端处的应力场强度迅速降低至 KIC以下导致了微裂纹的止裂。 

上述几个例子中试样断裂前发生的裂纹扩展与 Griffith 验证实验中观察到的裂纹失稳扩展相比

具有两个显著的基本特征。第一，在外力持续增大的过程中，裂纹可以发生一定程度的扩展而不至

于导致含裂纹体的断裂，即裂纹的平衡状态是一种稳定的平衡状态；但随着裂纹扩展量的增大，这

一稳定的平衡状态将逐渐过渡到不稳定，最终导致含裂纹体的断裂。第二，在稳定的平衡状态下发

生的裂纹扩展与裂纹的失稳扩展一样是一个瞬间完成的过程，只是在前一种情况中裂纹的扩展量是

有限的，在满足了一定条件之后将止裂。换句话说，前一种情况下只要外加应力不发生变化，裂纹

的尺寸就不会再持续增大。我们将具有上述两个基本特点的裂纹扩展过程称为裂纹的稳态扩展。 

因为在外力一旦满足了式 (8) 所描述的裂纹扩展判据之后，Griffith 裂纹就会发生灾难性扩展从

而导致含裂纹体的断裂，所以在断裂力学刚刚进入陶瓷材料领域后较长的一段时间里，人们往往把

Griffith 的裂纹扩展判据与含裂纹体的断裂判据混淆起来。但是，对具有稳定平衡状态的裂纹系统，

裂纹扩展判据与断裂判据显然是不等同的。结合上面提及的几个例子，我们可以很清楚地看到，材

料的断裂必须具备两个必要条件：首先，裂纹扩展动力必须大于裂纹扩展阻力以使得裂纹得以发生

 

 
图 70 Griffith 裂纹系统总内能随裂纹尺寸的变化关系 

Figure 70 Variation of the free energy of Griffith crack system with crack size 
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扩展；其次，裂纹扩展动力随着裂纹的不断扩展必须保持增大趋势以使得裂纹扩展能够持续发生直

至断裂。因此，对于任意一个指定的含裂纹体而言，断裂条件可以描述为[131]： 











0
d

d
C

c

G

GG
 (82a)

式中等号成立时的状态对应于断裂发生时裂纹的平衡状态。这是一种不稳定的平衡状态，可以据此

而确定含裂纹体的断裂强度。 

延伸阅读材料 D：Obreimoff 实验中的裂纹稳态扩展 

这里顺便提及一下 1930 年 Obreimoff 为验证

Griffith 理论适用性而进行的一项工作。 

Obreimoff 实验所采用的构型如图 D1 所示：

在一块云母薄层的下方楔入了一块厚度为 h 的玻

璃楔块。这一构型使得裂纹能够沿着云母的解理

面扩展。在这种情况下，可以把云母的解理层看

成是一个在自由端承受了一个集中荷载作用的悬

臂梁，其厚度为 d，宽度为 1 (即单位宽度)，长度

为 c (即裂纹尖端处楔块支点间的距离)。注意到在

楔块位置固定不变的情况下，弯力 P 的作用方向

与悬臂梁的位移方向垂直，因而作用在系统中的

净荷载功为零，即 W = 0。根据简单梁的弹性理论，

可以得到这一悬臂梁系统的弹性应变能 UE为： 

3

23

E
8c

hEd
U 

      
(D1) 

同均匀拉伸平面裂纹的情况相似，Obreimoff 裂纹

的表面能项由下式给出： 

fS 2 cU        (D2) 

将上面各式代入 Griffith 能量平衡表达式并

对裂纹尺寸 c 求导得到： 
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由裂纹扩展判断，如图 D1 所示的裂纹系统发生扩

展的必要条件是： 
4/1
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式 (D4) 表明：对于如图 D1 所示的裂纹系统，裂

纹的扩展只有在裂纹尺寸小于某一个临界值 cc 的

前提下才可能发生；而在裂纹发生了扩展之后，

裂纹尺寸增大到临界值 cc 时，裂纹的扩展又将自

动中止。也就是说，在这一裂纹系统中，断裂是 

可以“控制”的。我们只有将玻璃楔块向前推进

以减小裂纹尺寸，才能进一步诱发裂纹的扩展。

这一现象与 Griffith 实验显然截然不同。 

事实上，Obreimoff 实验中裂纹的稳定扩展完

全是由裂纹系统的承载方式决定的，与材料本身

并没有任何关系。这一点可以通过简单的力学分

析加以说明。参照图 D1，根据材料力学中的简单

梁理论可以写出悬臂梁的挠度方程为： 

3

34

d
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h 

                         
(D5)

注意到 h 和 d 均为常数，故可以写出集中荷载 P

与梁长 (即裂纹尺寸) c 之间的关系式为： 

3

3

4c

hd
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(D6)

式 (D6) 表明，随着裂纹的扩展，裂纹尺寸增大，

作用在悬臂梁自由端的集中荷载 P 呈降低趋势。

这与 Griffith 实验中呈单调增大趋势的加载方式

有所不同。正是这一差别导致了 Obreimoff 实验中

裂纹的稳定扩展而不导致最终的断裂。 
 

 

 
图 D1Obreimoff 实验 

Figure D1 Obreimoff's experiment 
 

 

参考文献: OBREIMOFF JW. The splitting strength 
of mica [J]. Proceedings of the Royal Society of 
London A, 1930, 127: 290297. 
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式 (82a) 也可以改用应力场强度概念表述成： 
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4 裂纹前缘的几何扰动 

现在我们把注意力集中到显微结构对裂纹扩展的影响这个主题上来。本章首先在标准断裂力学

理论框架下讨论显微结构对裂纹前缘的几何扰动问题。 

我们所说的“显微结构”，指的是一些离散的结构“缺陷”组成的一个构型；这些结构“缺陷”

一般包括：孔洞、夹杂物、第二相颗粒 (体缺陷)；次生裂纹表面、晶界、堆垛层错、孪晶或相的界

面 (面缺陷)；位错 (线缺陷)。 

4.1 均匀连续介质中的裂纹偏转 

暗含在第三章中关于标准断裂力学理论讨论中的一个基本假定是：裂纹扩展总是沿着其自身所

在的平面进行，即裂纹前缘任意一点的轨迹均保持为直线。对于各向同性均匀连续体来说，在纯 I

型加载的情况下，这一假定是合理的；而对于 I/II 型或 I/III 型等混合加载情况，裂纹的扩展路途就

有可能发生偏转 (图 46)。现在我们考虑各向同性均匀连续体中一条长度为 c 的平面裂纹在扩展过程

中可能遇到的两种特殊情况 (图 71)： (a) 裂纹平面绕 OZ 轴发生一个角度为 的转动 (倾斜型) 和 

(b) 裂纹平面绕 OX 轴发生一个角度为 的转动 (歪扭型)。 

Gell 和 Smith [132]对混合加载模式下裂纹尖端的应力场进行了分析。他们发现，在纯 I 型加载情

况下，裂纹尖端处的归一化机械能释放率 G(,)/G(0) [G(0) 为 =0、 = 0 时的机械能释放率] 随倾

斜角 及歪扭角 的变化关系如图 72 (a) 所示。注意到在 = 0 和 (或)  = 0 时 G 取得最大值。这说

明裂纹总是倾向于沿自身所在平面发生扩展。因此可以说，I 型平面裂纹具有“方向的稳定性”。如

果在 I 型加载的基础上又叠加上了 II 型或 III 型

荷载，情况就有所变化了。如图 72 (b) 和图 72 (c) 

所示，剪切力的作用总是使得裂纹偏离原来的平

面，也就是说使得裂纹具有了“方向的不稳定性”。

但是，裂纹的偏转总是朝着剪切荷载最小的方向

发生：在这个意义上可以把剪应力视为一种“修

正”，它的作用就是使偏转的裂纹回到一个与外

加场引起的最大主拉伸应力相垂直的一个稳定

的平面上来。 

显然，上述分析的基本考虑是裂纹总是会沿

着阻力最小的方向扩展，因此裂纹扩展路径的这

一变化通常也称为最低能量路径原则。 

现在我们就可以对如图 46 所示的情况做出

解释了：在图中示出的方向上，作用在裂纹上的

I 型荷载和 II 荷载大小相当。裂纹开始扩展时的

方向是  50，这与图 72 (b) 所示的 G() 的

 

 
图 71 裂纹非平面扩展模型： 

(a) 倾斜型；(b) 歪扭型 
Figure 71 Models for out-of-plane crack propagation: 

(a) tilt configuration; (b) twist configuration 
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最大值点是一致的。当裂纹扩展离开了近场区域 (c << c) 而进入到外加荷载的远场 (c > c) 时，

裂纹系统所受到的荷载则逐渐从混合型转变为纯 I 型。如果把图 46 所示情况看作是一个倾斜的缺陷

发育形成实际裂纹的过程，我们就可以得到这样的结论：对于初始的扩展来说，缺陷的方向确实是

一个很重要的断裂力学参数；但当裂纹扩展到缺陷的影响区以外之后，缺陷的方向就不重要了。 

在陶瓷材料力学性能测试中巧妙应用如图 46 所示原理的一个经典实例是 Knoop 压痕弯曲梁法

测定断裂韧性国际标准中量测试样断面上 Knoop 压痕裂纹尺寸的技术。试样沿压痕裂纹所在平面断

裂后，在试样断口上确定裂纹尺寸时裂纹的半椭圆形轮廓线在很多情况下很难准确判断。这就在很

大程度上增加了裂纹尺寸的量测误差。为解决这一问题，Quinn 等人[133135]在大量试验的基础上提出

 

 
图 72 归一化机械能释放率随裂纹偏转角 及的变化关系 (平面应变状态， = 1/3)： 

(a) 纯 I 型加载；(a) I 型与 II 型叠加；(c) I 型与 III 型叠加 
Figure 72 Normalized mechanical-energy-release-rate as function of the misorientation angels  and  (plane 

strain assumed, with  = 1/3): (a) pure mode I; (b) superposed modes I + II; (c) superposed modes I + III 
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了一种有效的经验方法：在对试样进行压痕预制

裂纹时，用一块薄薄的楔子将试样沿长度方向一

段稍稍垫起约 0.5，从而使得所预制的压痕裂纹

所在平面与试样受拉面之间的夹角稍稍偏离

90，这样可以显著地提高试样断面上压痕裂纹

轮廓的清晰度。根据上面的讨论不难理解，这样

的处理仍然可以保证在后续的弯曲试验过程中

压痕裂纹按 I 型方式扩展，而裂纹由混合型承载

向纯 I 型承载的转变便在试样断面上导致了一

个明显的裂纹轮廓 (图 73) [135]。 

4.2 穿晶裂纹扩展与沿晶裂纹扩展 

上一小节中讨论的裂纹偏转现象在多晶材

料中是常见的。由于相邻晶粒间的结晶学取向失

配，一条裂纹与两个晶粒间的界面相交后可能直

接穿过晶界，在对扩展平面的方向进行相对较小

的调整之后继续在第二个晶粒内部扩展 (穿晶

裂纹扩展)，也可能发生偏转而沿着晶界进一步

扩展 (沿晶裂纹扩展)。通常可以预期：当晶界

变得更弱、失配度更高时，可能会发生从穿晶到

沿晶的转变。 

下面我们依次分析这两种情况。 

穿晶裂纹扩展  考虑一种理想化的情况：一条平面解理裂纹与两个完整晶体之间的晶界垂直相

交并扩展通过这个晶界。裂纹扩展的阻力将由解理面旋转的类型和角度决定。通常，一个晶界具有

五个自由度：三个角度坐标用于确定相邻晶粒间的取向失配程度，另外两个角度坐标则用于确定晶

界自身的方向。在这些取向失配角中，只有图 74 所示的两个  倾斜角 和歪扭角  影响

 

 
图 73 Al2O3试样断面上的 Knoop 压痕裂纹。裂纹

外围稍亮的区域由裂纹平面重新取向导致[135] 
Figure 73 A Knoop indentation-induced precrack in 

Al2O3. The lighter features on the crack sides are 
caused by crack plane reorientation [135] 

 

 
图 74简单立方多晶体中的穿晶裂纹扩展：(a) 垂
直与所示平面方向上晶粒间的取向失配，裂纹

平面的俯视图；(b) 裂纹前缘线上的取向失配角

 (倾斜边界)，侧视图；(c) 裂纹扩展方向上的

取向失配角 (歪扭边界)，端视图。GB 表示晶

界，C1和 C2表示晶粒 1 和 2 中的裂纹平面。 
Figure 74 Schematic of transgranular crack 

propagation in simple cubic polycrystalline: (a) 
grain misorientation about normal to plane, plan 
view of crack plane; (b) misorientation angle  

about line of crack front (tilt boundary), side view; 
(c) misorientation angle  about direction of crack 
advance (twist boundary), end view. GB denotes 

grain boundary, C1 and C2 the crack plane in gains 
1 and 2, respectively. 
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到裂纹扩展的方向。我们可以借助于上一小节对裂纹扩展路径的讨论来分析这些构型。 

对于具有强烈解理倾向的晶体来说，图 71 中的 (a) 和 (b) 分别恰当地说明了裂纹与倾斜界面

及歪扭界面相交时的情况。对图 71 进行的分析[132]表明，裂纹绕 角的旋转可以通过裂纹前缘的连

续调整而实现，但是绕  角的旋转则不能如此。在后一种情况下，如果裂纹继续沿着择优的解理面

扩展，裂纹前缘将分裂成由解理台阶连接起来的一些分段，如图 75 所示。这么一种裂纹前缘构型在

不具有强烈解理倾向 (即原子间结合力较强) 的晶体中出现的可能性不大。在这样的晶体中，裂纹将

穿过晶界，且裂纹面方向不发生显著的改变；也就是说，裂纹没有“感觉”到晶界的存在。 

一般说来，对多晶体中发生的穿晶裂纹扩展过程可以进行这样的分析：假定在纯 I 型加载方式

下，裂纹在第一个晶粒内部稳态扩展，裂纹扩展动力 G(0) = GR0；当裂纹穿过晶界发生偏转遇到下

一个晶粒时，裂纹开始进入一个混合承载模式，裂纹发生一定程度的偏转，导致裂纹尖端所在局部

区域的裂纹扩展阻力提高至 GR。为使扩展继续进行，就必须增大外加荷载直至达到一个新的局部偏

转平衡状态 G(,) = GR。对于一条晶粒取向失配角 = 45的倾斜晶界，由图 72 (b) 所示结果可以得

到 GR/GR0  1.30 (注意 GR曲线表现为图中 G 曲线的逆形式)。对于歪扭边界，我们也可以类似地估

计出 GR/GR0的大小。 

沿晶裂纹扩展  晶界是脆性材料中最常见

的弱界面。因为共价离子键严格的方向性和电

性要求，陶瓷材料中的晶界尤其薄弱。因此，当

相邻晶粒间的取向失配角增大时，裂纹趋向于绕

过而不是穿越晶粒发生扩展。沿晶裂纹扩展的特

征是具有曲折的裂纹路径 (图 76)，相应地断裂

表面积也有所增大。 

在多晶材料中，只有在晶界足够弱、能够补

偿由于随之而发生的裂纹偏转所消耗能量的情

况下，沿晶裂纹扩展才能发生。对于一条初始承

受纯 I 型加载、偏转进入晶界后承受 I + II 型混

合加载的直线裂纹，这一条件可以表述为： 

R0

GB
R0

)0(

),(

G

G

G

G



 (83)

 

 

图 75 裂纹穿过歪扭晶界从晶粒 1 扩展进入晶粒 2 的过程中被分裂成分段前缘 
Figure 77 Schematic of segmentation into partial fronts as crack traverses twist boundary  

from grain 1 to grain 2 

 

 
图 76 氧化铝陶瓷 (平均晶粒尺寸为 25 m)  

中的沿晶裂纹扩展[2] 
Figure 76 Intergranular crack propagation in alumina 

with average grain size of 25 m [2] 
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式中， GB
R0G 为晶界的裂纹扩展阻力，GR0 则为晶粒的裂纹扩展阻力。考虑一个 = 90的倾斜晶界，

由图 72 (b) 得到 G()/G(0)  0.25，因此 GB
R0G /GR0 < 1/4。事实上，晶界的 90倾斜代表的是一种极端

情况，对于大多数常规的多晶材料来说，满足了 GB
R0G /GR0 < 1/2 这一并不严格的条件就足以实现沿晶

裂纹扩展。沿晶裂纹扩展对应了一个最小能量途径，裂纹扩展净阻力的提高仅仅来自断裂表面的实

际面积与投影面积之比 的增大。在大多数情况下 = 2 ~ 3，因此，无论如何裂纹扩展阻力都不大

可能提高一倍以上。 

实际材料中发生的穿晶裂纹扩展和沿晶裂纹扩展都比这里所考虑的理想状态要复杂得多。首先，

裂纹并不总是象图 71 那样沿着它的前缘发生均匀偏转；相反，存在一个局部偏转的分布状态 (以及

如图 75 所示的分段前缘)，这就使得裂纹前缘线有可能同时与具有不同取向的不同晶粒相交。某些

相交可能导致裂纹偏离其主扩展平面，而某些相交则可能使裂纹偏转回来。其次，在上面的讨论中，

我们实际上假定了晶粒的断裂都是发生在主裂纹前缘处，而实验发现情况并不总是如此。在下文中

我们将看到，某些晶粒的断裂可以发生在主裂纹前缘的后面。最后，内部残余应力的存在 (例如由

相邻晶粒热膨胀的微小失配导致) 会进一步干扰裂纹的扩展 (尽管在长程概念上可以预期压缩扰动

和拉伸扰动的竞争将导致这一效应消失)。 

4.3 两相材料中的裂纹扩展 

上面关于多晶陶瓷的大多数讨论都可以应用于两相陶瓷。两相陶瓷中第二相可以具有不同的构

型，由几何形状 (多面体、球体、圆柱体、片状等)、相对弹性刚度 (从一个刚性相的无限大到一个

孔洞的零)、热膨胀各向异性失配等加以表征。和单相多晶陶瓷中的情况相似，在两相陶瓷中，一条

裂纹也可能被迫绕着或者穿过第二相障碍物发生扩展。 

Faber 和 Evans [136,137]对裂纹偏转力学中第二相颗粒的作用进行了详细的分析，这一分析提供了

对 这 类 增 韧 机 制 的 几 何 特 性 的 认 识 。

FaberEvans 分析所依据的理论基础是图 72 所

示的 G(,)/G(0)随角度的变化关系，同时也考

虑了裂纹前缘处第二相颗粒几何形状及其特定

的分布。他们考虑了不同颗粒间距情况下，基体

中的裂纹扩展遇到球形、圆柱形和片状颗粒时发

生的倾斜偏转和歪扭偏转，如图 77 所示。他们

发现与倾斜组元相比较，歪扭组元在诱导裂纹发

生偏转方面更为有效，因此也提高了整体的裂纹

扩展阻力。在各种不同的颗粒形貌中，圆柱形导

致了最大程度的歪扭，在颗粒具有最大长径比和

最大堆积密度的条件下，给出了裂纹阻力的一个

最大提高量 GIC/GR0  4 (图 78)。效果稍差一些

的是片状颗粒，效果最差的是球形颗粒。此外，

对于所考虑的第二相颗粒三种几何形状而言，最

佳的增韧效果均出现在第二相组元体积分数为

25左右的区域内。第二相组元含量过高，由于

粒子间相互距离过小，韧性增长的势头又将受到

一定程度的抑制。 

 

 
图 77两相材料中裂纹偏转的几何构型：(a) 绕
球形颗粒发生的倾斜偏转 (裂纹从左向右扩

展)；(b) 绕圆柱形颗粒发生的歪扭偏转 (裂纹

向图面内部扩展，虚线表示未受干扰的裂纹

扩展平面) [136] 
Figure 77 Crack deflection geometries in 

two-phase materials: (a) tilt deflections around 
spheres (crack propagation left to right); (b) 

twist propagations around rods (crack 
propagation into plane of diagram, dashed line 

denotes undisturbed crack plane) [136] 
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由图 78 所示结果可以很直观地推论出：如果单组分材料晶粒具有一个较大的长径比 R，也可能

会获得一个较为理想的裂纹偏转增韧效果。这一点在对 Si3N4 陶瓷的研究中得到了证实。Si3N4 陶瓷

的晶粒形状与材料在烧结过程中发生的Si3N4  Si3N4 相变量有关，Si3N4 的   相变一般发

生在液相烧结过程中，这一相变过程通常伴随有长柱状晶粒的形成，其形成机制被认为是在烧结过

程中粉体中的等轴 Si3N4 颗粒通过吞噬Si3N4 而沿着特定的晶向生长[138]。Faber 和 Evans [137]对

一组具有不同长径比晶粒 Si3N4 陶瓷进行的测试表明：当晶粒长径比由 1.2 增大至 7 时，材料的临界

应变能释放率 GC增大了近 2.5 倍 (图 79)。虽然后来的研究表明，这一例子中 GC增大的主要原因并

不是裂纹偏转 (参见 6.1.2 小节)，但长柱状晶粒导致的裂纹偏转对材料韧性显然也是有一定贡献的。 

如果裂纹扩展过程中遇到的晶界具有很强的结合力，裂纹将被迫扩展进入第二相。扩展着的裂

 

 

图 78 三种具有不同长径比圆柱状第二相颗粒

的两相材料相对断裂韧性理论预测值[136] 
Figure 78 Relative toughness predictions from 
crack deflection model for two-phase materials 

with rod-shaped particles of different aspect 
ratios (R) [136] 

图 79 具有不同长径比柱状晶粒的 Si3N4 

陶瓷的临界机械能释放率[137] 
Figure 79 Critical mechanical-energy-release rate 

measured with Si3N4 with columnar grains of 
different aspect ratios (R) [137] 

 

 
图 80 两种不同组成但都含有 10 vol% ThO2的玻璃复合材料中的裂纹扩展路径[139] 

Figure 80 Crack paths in two different glass composites containing 10 vol% ThO2 particles [139] 
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纹前缘会被钉扎，导致裂纹在弥散颗粒之间发生局部平面间分段或者弓形化 (与金属的位错硬化理

论中的钉扎和分离概念非常相似)。断裂力学分析表明，在特定的情况 (例如延性颗粒、球形气孔) 下

钉扎 (Pinning) 和弓形化 (Bowing) 作为增韧机制的效果可能会超过发生在裂纹平面外的偏转。下文

中将指出，最有效的钉扎是在裂纹前缘已经越过了障碍物之后仍然保留下来的钉扎，也即“界面桥

接 (Interfacial Bridging)”。 

最后我们再来分析一下热膨胀各向异性导致的内部应力对两相材料中裂纹扩展的影响。考虑一

个特定的材料体系[139]：如图 80 所示的一种含有球形夹杂物的玻璃基体。玻璃从熔体状态冷却下来

的过程中发生的微小收缩将导致颗粒基体界面上产生一个残余内应力 (2.2.2 小节)。如果基体比颗

粒收缩得更多 [式 (11) 中 > 0，式 (12) 中r < 0 而t > 0]，基体则处于一种“环形拉伸”状态，

裂纹被“吸引”到颗粒处 [图 80 (a)]，直接穿过第二相颗粒向前扩展。相反，如果收缩条件反过来 ( 

< 0，r > 0 而t < 0)，将产生一个“径向拉伸”状态，裂纹受到“排斥”而只能绕过第二相颗粒继续

向前扩展 [图 80 (b)]。 

图 80 所示现象在颗粒弥散强化陶瓷基复合材料中经常出现。例如，在 Al2O3 颗粒增强 LiTaO3铁

电陶瓷材料[140]中，第二相颗粒 Al2O3 热膨胀系

数 ( ~ 8.8  106/K [141]) 远高于 LiTaO3 铁电基

体 (1.61  106/K ~ 4.1  106/K [140])， < 0，

因此裂纹倾向于绕过第二相颗粒向前扩展 (图

81)。而在 TiC 颗粒增强 Al2O3 复合材料[142]中，

第二相颗粒 TiC 的热膨胀系数 (~ 7.4  106/K 

[141]) 稍微低于 Al2O3 基体， > 0，因此，裂纹

扩展到两相界面处时则倾向于直接穿过第二相

TiC 颗粒 (图 82)。 

这里有必要顺便讨论一下微晶玻璃 (玻璃

陶瓷) 中的裂纹扩展。已经有大量研究[143145]

发现，通过控制制备工艺使玻璃基体中析出一定

量的晶体，可以使最终获得的玻璃陶瓷具有比玻

璃基体高出许多的强度和断裂韧性。 

 

 
图 81 Al2O3颗粒增强 LiTaO3基复合材料中的裂纹扩展路径[140] 

Figure 81 Crack path in Al2O3 particle reinforced LiTaO3 matrix composite [140] 

 

 
图 82 TiC 颗粒 Al2O3基复合材料中的 

裂纹扩展路径[142] 
Figure 82 Crack path in TiC particle reinforced  

Al2O3 matrix composite [142] 
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图 83 锂硅酸盐玻璃陶瓷弯曲强度和断裂韧性随结晶体积分数的变化关系[143] 

Figure 83 Variation of bending strength and fracture toughness with crystallized volume fraction for  
lithium disilicate glass-ceramics [143] 

 

 
图 84 不同晶相含量 f 的锂硅酸盐材料断口激光共聚焦照片[143]：(a) f = 32%，顶视图； 

(b) f = 32%，透视图；(c) f = 100%，顶视图；(d) f = 100%，透视图 
Figure 84 Laser confocal micrographs of fracture syrface segments of lithium disilicate glass-ceramics.  
Sample with f =32%: (a) top view and (b) perspective view; and sampe with f = 100%: (c) top view and  

(d) perspective view [143] 
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图 83 所示为锂硅酸盐玻璃陶瓷的弯曲强度

和断裂韧性随结晶体积分数的变化关系[143]，可

以看出，随着材料中晶相含量的提高，弯曲强度

和断裂韧性均呈现增大趋势。不同结晶度的锂硅

酸盐玻璃陶瓷断裂表面形貌示于图 84，而图 85

则示出了不同结晶度锂硅酸盐玻璃陶瓷的断口

侧面轮廓。可以看出，随着晶相含量的提高，裂

纹扩展路径发生了明显的变化：纯玻璃材料的断

口几乎表现为一个完整的平面，而随着晶相含量

的提高，裂纹扩展程度明显加剧。因此，裂纹偏

转应该是导致材料断裂韧性提高的主要原因。 

4.4 层状陶瓷中的裂纹扩展 

有效利用裂纹偏转提高材料韧性的最成功

尝试之一可能就是层状复合陶瓷的设计与制备。 

层状复合是一种仿生结构设计，模拟了自然界中贝壳的显微结构。贝壳内壳中珍珠层的结构如

图 86 所示。这是一种与抹灰砖墙结构相似的结构，由一层层超薄的碳酸钙通过几十纳米厚的有机物

连接在一起，其中碳酸钙约占体积的 95%，有机物只占约 5%，但这 5%的有机物却引起了碳酸钙力

学性能的显著变化：纯碳酸钙很脆，而贝壳中珍珠层韧性却很高[146,147]。受这种结构启发，1990 年

Clegg 等人[148]首先报道了采用层状结构提高陶瓷材料的断裂韧性，之后，关于层状复合陶瓷的制备

及增韧机制研究便受到了广泛的关注[149152]。 

层状复合材料由基体材料和界面材料组成，而界面层又可分为弱界面层和强界面层两大类。其

中弱界面层设计思路就是利用裂纹偏转来提高材料的断裂韧性。一个典型的例子示于图 87 [153]：在

Al2O3/LaPO4层状复合陶瓷中，裂纹在外力作用下扩展到 LaPO4 弱层时受到下一层 Al2O3基体的阻碍 

[图 87 (a)]，外力进一步提高后裂纹急剧偏转进入弱层 [图 87 (b)]。从最终试样断裂的形貌 [图 87 (c)] 

看，裂纹在扩展过程中发生了多次偏转，从而导致材料的强度和表观断裂韧性都得到显著提高。从

图 88 所示材料表面压痕裂纹的扩展情况可以更清楚地了解这一机制：裂纹遇到 LaPO4 弱层貌似中止

了扩展 [图 88 (a)]，但通过对 LaPO4 弱层进行的扫描电镜观察则可以看到，裂纹在弱层中发生了显

著偏转并继续沿层间扩展 [图 88 (b)]。 

李冬云等人[154]采用不同的弱层组分 (BN、BN+30%Al2O3 和 BN+50%Al2O3) 制备了 SiC 层状复

 

 
图 86 (a) 贝壳内壳珍珠层及其 (a) 类砖墙结构示意图 

Figure 86 (a) Inside view of shell and (b) schematic of the brick wall-like microstructure of nacre 

 

 
图 85 不同晶相含量 f 的锂硅酸盐的断口轮廓[143] 
Figure 85 Profiles of the fracture surfaces of lithium 
disilicate glass-ceramics with different crystallized 

volume fractions [143] 
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合材料。从图 89 可以看出，不同的弱层组分导致的裂纹偏转效果不同：弱层中加入适当的 Al2O3 可

以提高界面结合力，不但能够有效地偏转裂纹，而且还不会导致严重的脱层失效；但是当弱层中 Al2O3

含量过高后，过强的界面结合反倒对裂纹偏转不利。 

如果在层状复合陶瓷中采用强界面层，情况则是不一样的。一般来说，强界面层通过层间材料

热漂移失配或相变等使得材料内部形成较大的残余应力，从而提高材料的强度和韧性。在具有强界

面结合层的层状复合陶瓷中，裂纹的偏转很少发生。 

 

 
图 87 Al2O3/LaPO4层状复合陶瓷：(a,b) 在外力作用下裂纹扩展到第一层 LaPO4时的裂纹路径； 

(c) 试样断裂是的裂纹路径[153] 
Figure 87 Crack propagation paths observed in layered Al2O3/LaPO4 composite: (a,b) cracking of first LaPO4 

layer with increasing applied load; (c) after failure of specimen [153] 

 

 
图 88 Al2O3基体中的压痕裂纹扩展到 LaPO4

 层时被阻止[153] 
Figure 88 Arrest of indentation crack at LaPO4 layer within Al2O3 matrix [153] 
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图 89 不同弱层组成的 SiC 层状复合陶瓷裂纹扩展路径[154]：(a) SiC/BN；(b) SiC/BN+30%Al2O3； 

(c) SiC/BN+50%Al2O3 
Figure 89 Crack propagation paths observed in (a) SiC/BN, (b) SiC/BN+30%Al2O3 and  

(c) SiC/BN+50%Al2O3
 [154] 

 

利用材料晶粒自身的层状结构也可以导致

类似的效果。比如采用所谓的模板晶粒生长 

(Templated Grain Growth, TGG) 技术可以使多

晶陶瓷具有一种类似于图 86 (b) 所示独特织构 

(图 90)，从而提高材料断裂韧性[155158]。图 91 所

示为一种织构化 Al2O3 陶瓷断裂韧性及断裂强

度随织构度的变化关系[159]：随着材料织构度提

高，断裂韧性及断裂强度基本均呈现增大趋势。 

这里顺便要提及一下 1996 年开始出现的关

于三元系 MAX 相层状陶瓷[160]。MAX 相三元层

状陶瓷材料是一种密排六方的碳化物或氮化物，

它通常用 Mn+1AXn 表示 (n = 1，2，3)，其中，

M 为过渡金属元素，A 为主族元素 (13 ~ 16)，

X 为 C 或 N 元素。三元层状陶瓷材料都具备一

 

 
图 90 TGG 织构化 Al2O3陶瓷的显微结构 

SEM 照片[155] 
Figure 90 SEM micrograph of a TGG textured 

alumina microstructure [155] 

 

 
图 91 织构化 Al2O3陶瓷的断裂韧性及断裂强度随织构度的变化关系[159] 

Figure 91 Variation of fracture toughness and fracture strength of alumina ceramics  
as a function of texture fracture [159] 
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致的结构特征[161]：相近邻的闭合 M 原子层由 A

原子层周期性隔开，且 X 原子填充在 M 原子的

八面体间隙中，形成 M6X 的结构形式。其晶胞

结构如图 92 所示：其中 M 和 A 原子层之间由

较弱的 MA 键连接，而 M 和 X 原子层间则作

用着强的 MX 共价键；因此也可以把 MAX 看

作是紧密连接在一起的MX单元层由弱化学键

MA 连接。这一独特的晶体结构和化学键特点

使得 MAX 相在力学性能方面表现出明显的各

向异性和显微结构上的层状特征。这一处于晶体

内部、尺度在纳米级别的层状结构是 MAX 相材

料具有非凡力学性能的根本原因，而由于弱结合

面的存在导致的裂纹偏转便是其中的一个因素；

当然并不是主要因素。 

图 93 所示为 Ti2AlC 的断口形貌[162]。可以

看到，MAX 相中的弱结合 (MA 键) 在外力作

用下极易萌生裂纹并扩展，进而发生分层破坏 

 

 
图 92 典型 MAX 相的晶胞结构： 

(a) 211；(b) 312；(c) 413 
Figure 92 Crystal structure of typical MAX phase:  

(a) 211; (b) 312; (c) 413 

 

 
图 93 Ti2AlC 的断口形貌：(a) 断口全貌；(b) 晶粒弯曲和扭折；(c) 层间分层； 

(d) 是 (c) 的局部放大图[162] 
Figure 93 Fractographies of the large-scale Ti2AlC: (a) fracture surface; (b) kink bands; (c) delamination;  

(d) enlarged image of (c) [162] 
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[图 93 (c)]。因此，MAX 相的层状结构对提高材料的断裂韧性极为关键，其机理主要是主裂纹在扩

展过程中遇到 MAX 晶粒中的弱结合面会发生偏转，从而使得扩展过程所需的能量显著增大。这点

与前面提及的层状复合材料类似，只是尺度上有所差异。此外，MAX 相的基面位错在室温下即可运

动，因此 MAX 相晶粒在室温下即可通过扭折带而发生微观塑性变形[163] [图 93 (c)]。这就意味着 MAX

相单层片之间存在塑性层，在外力作用下也可通过塑性变形以进一步提高断裂韧性。显然，这就意

味着 MAX 相材料在某种程度上发生了延性断裂。事实上，MAX 相材料是一类兼具金属和陶瓷特性

的新材料，其断裂行为已经不再是纯粹的脆性[164]。因此，本文不打算对 MAX 相材料的力学性能及

其增韧增强机制展开深入的分析，这方面的内容可以参阅柏跃磊等人最近发表的一篇优秀综述 [165]。 

5 当断裂力学遇到显微结构 

导致裂纹前缘发生几何扰动 (裂纹偏转) 的各种相互作用虽然能够使得局部的裂纹扩展阻力提

高，但是对于大多数多晶陶瓷 (层状结构陶瓷及陶瓷基复合材料除外) 来说，裂纹偏转发生的根本原

因是裂纹沿原先方向继续扩展时将遇到阻力更大的区域，而偏转后的扩展路径则具有更低的扩展阻

力。考虑到偏转之后的裂纹总是倾向于朝着剪切荷载最小的方向继续扩展 (图 72)，并最终回到与外

加场引起的最大主拉伸应力相垂直的一个稳定的平面上来，因此从宏观上看，标准断裂力学仍然适

用。然而，必须注意的是这种“适用”指的只是在宏观层面上：尽管我们引用了许多照片说明了显

微结构对裂纹扩展路径的影响，但是对这一影响的评价一直是借助于断裂韧性 KIC (或者临界应变能

释放率 GC) 这么一个宏观性能参数进行的。换句话说，无论从微观层面上看裂纹扩展过程中路径发

生了什么样的变化，我们最终仍然是在宏观层面上假定裂纹在一个均匀连续体中沿一个指定路径扩

展，而在测试或者计算中采用的裂纹尺寸也是裂纹在指定路径上的投影尺寸，而且是材料发生断裂

破坏时的临界裂纹尺寸。 

均匀连续体在实际材料中是极为罕见的，而多晶陶瓷至少会因为晶界的存在就不可能成为一个

均匀连续体。因此，断裂力学中的均匀连续体在绝大多数情况下只是一个假设，应用断裂力学理论

研究实际问题时，首先就要考虑所研究的对象是否满足“均匀连续体”这一基本假设。显然，本文

前面所有讨论都不加说明地默认了陶瓷材料满足“均匀连续体”这一基本假设，而显微结构的不连

续性在上一章中则被简单地处理为承载模式的变化：从纯 I 型承载转变为混合型承载，而后又根据

最低能量路径原则迅速或者较为迅速地恢复到纯 I 型承载。 

在裂纹尺寸远大于显微结构特征尺寸的情况下，“均匀连续体”假设无疑是成立的 (事实上，

在上一章的讨论中，我们也基本上是依据大裂纹试样的 KIC或 GC测试结果来评价裂纹路径变化的影

响)。然而，如果裂纹尺寸减小到了与显微结构特征尺寸大致相当的时候，情况就有所不同了。在本

章中，我们从两个典型的强度实验开始，看一下当断裂力学在微观层面上遇到显微结构时到底会出

现一些什么样的情况。 

5.1 两个典型的强度实验 

5.1.1 Hoshide 实验：本征缺陷 

1984 年，Hoshide 等人[166]报道了一个很有趣的实验结果。在这个实验中，Hoshide 等人研究了

两种 Si3N4 材料 (日本 NGK 公司生产的 EC127 和 EC1211) 的断裂强度与本征裂纹尺寸的关系。

表 2 列出了这两种 Si3N4 材料的一些物理及力学性能参数，其中密度、弯曲强度和弹性模量数据是

NGK 公司给出的测试结果，断裂韧性数据则是借助于 Vickers 压痕弯曲梁测得的。这里需要说明的

是，虽然采用了 Vickers 压痕弯曲梁，但 Hoshide 等人在计算断裂韧性时并没有采用本文前面提及的
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Chantikul 等人提出的标准公式 [式 (79)]，而是直接采用了半椭圆形表面裂纹的应力场强度表达式，

因此计算得到的断裂韧性值明显偏低。为此，Hoshide 等人对压痕弯曲梁试样在 800C 真空退火 2 h

后再次进行了测试。表 2 分别给出了由未退火试样和退火试样得到的断裂韧性测试结果。 

 

表 2 Hoshide 等人所用材料的力学性能[166] 
Table 2 Mechanical properties of the materials examined by Hoshide et al. [166] 

Material 
Density 

 / gcm3

Flexural strength

f / MPa 

Young's modulus 
E / GPa 

Fracture toughness, KIC / MPam1/2 

As-indented Annealed 

EC127 
EC1211 

3.15 
3.26 

670 
735 

270 
330 

4.0 
4.1 

5.8 
5.7 

 

Hoshide 等人采用平板弯曲实验 (Plane-Bending Test) 测试了 EC127 的断裂强度；采用环压缩

实验 (Ring-Compression Test) 测试了 EC1211 的断裂强度。在进行了断裂实验之后，他们进一步对

试样断口进行了观察，确定了导致试样断裂的本征缺陷位置及尺寸。图 94 和图 95 分别示出了两种

材料典型断口的 SEM 照片。对所有试样进行的观察分析发现试样的破坏分别主要起源于三类本征缺

 

 
图 94 EC127 氮化硅试样断口 SEM 照片：(a) 边棱裂纹；(b) 亚表面裂纹[166] 

Figure 94 SEM micrographs of the fracture surfaces of EC-127: (a) corner flaw; (b) subsurface flaw [166] 

 

 
图 95 EC1211 氮化硅试样中的本征裂纹：(a) 断面；(b) 气孔类裂纹[166] 

Figure 95 SEM micrographs showing the inherent flaw in EC-1211: (a) view of fracture surface;  
(b) pore type of flaw [166] 
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陷：位于试样边棱处的机加工裂纹 [图 94 (a)]、位于试样受拉面上的机加工裂纹以及位于试样内部

靠近受拉面处的亚表面内部缺陷 (如气孔、夹杂、大晶粒等) [图 94 (b)、图 95 (b)]。 

接下来，Hoshide 等人进行了一些半定量的分析。首先，他们将所观察到的三大类缺陷分别近似

处理为如图 96 所示的四分之一椭圆形裂纹、半椭圆形裂纹以及椭圆形裂纹 (分别在图中用虚线绘出

了相应的轮廓)，进而根据断裂力学理论计算出了每一根试样中导致破坏的缺陷前缘处在试样断裂时

所具有的应力场强度 KI最大值作为试样的断裂韧性 KIC，最后作出了如图 97 所示的 KIC随固有裂纹

修正尺寸 (Modified Crack Size) 2 ab  (其中 a 和 b 分别为椭圆的半短轴和半长轴) 的变化关系曲线。

为便于比较和讨论，压痕弯曲梁断裂试验的结果也一并绘于图中。 

图 97 所示结果是与我们之前所讨论的所有现象都完全不同的：随着裂纹尺寸参数 2 ab 的增大，

材料断裂韧性 KIC 呈现出了一个增大的趋势；直至 2 ab 增大到一定程度之后，KIC 才开始逐渐趋近

于一个平台值。尽管 KIC 的这个平台值与断裂力学试验测得的 KIC 值 (表 2) 比较吻合，但我们还是

不得不在这里打上一个问号：断裂韧性难道不再是一个材料常数了吗？这一问题我们留待下文去回

答。这里我们先来看看 Hoshide 等人接下来又作了一些怎样的分析。 

注意到以上分析中所考虑的裂纹具有不同的形状、处于试样的不同位置，且承受着不同的受力

方式，Hoshide 等人进一步引进了一个等效裂纹尺寸 (Equivalent Crack Size) 概念。从断裂力学基本

公式出发 (式中的 Y 为裂纹的几何形状因子)： 

cYK  fIC   (84)

 

 
图 96 本征裂纹形状的近似处理[166] 

Figure 96 Approximations in shape of inherent flaws [166] 

 

 
图 97 临界应力场强度随固有裂纹修正尺寸的变化关系：(a) EC127；(b) EC1211 [166] 

Figure 97 Variation of the critical stress intensity with the modified crack size: (a) EC-127; (b) EC-1211 [166] 
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定义等效裂纹尺寸 ceq 为： 

2

f

IC
eq

1











K

c  (85)

而后由图 97 给出的 KIC值计算得到等效裂纹尺寸 ceq 与断裂强度f之间的关系，结果如图 98 所示。

尺寸较大的压痕裂纹 (因事先经退火处理而不再受残余应力影响) 所表现出的裂纹尺寸强度关系

是符合 Griffith 准则的预测的。相比之下，尺寸较小的固有裂纹所表现出的行为则明显地偏离了

Griffith 准则的预测。 

Usami 等人[167,168]对更多的材料进行了类似的研究，结果示于图 99。这一结果采用了归一化裂

纹尺寸 (裂纹尺寸与晶粒尺寸之比) 对归一化断裂强度的表述形式，所研究的材料的晶粒尺寸也同时

在图中给出。显然，图 99 在更宽的材料范围内验证了 Hoshide 等人的结果。更进一步看，图 99 所

示结果表明：只有在裂纹跨越了几十个晶粒的条件下，实验数据才与 Griffith 理论预测结果相一致；

 

 
图 98 断裂强度随等效裂纹尺寸的变化关系：(a) EC127；(b) EC1211 [166] 

Figure 98 Variation of the fracture strength with the equivalent crack size: (a) EC-127; (b) EC-1211 [166] 

 

 
图 99 不同材料归一化断裂强度随归一化裂纹尺寸的变化关系[166] 

Figure 99 Variation of normalized fracture strength with normalized crack size [166] 
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在裂纹尺寸较小的范围内，强度裂纹尺寸关系将偏离 Griffith 理论的预测趋势。 

显然，在上述的分析过程中，断裂力学计算应该没有问题，尽管计算时所采用的数据与实际情

况之间多少存在一些偏差；断裂力学理论本身似乎也应该没有问题，毕竟在进入陶瓷材料领域之前

这些理论已经在金属材料中得到了无数次的验证。那么导致 KIC随裂纹尺寸增大而增大 (图 97) 以及

Griffith 理论“失效”(图 98) 的根本原因就只能从材料方面来寻求了。在 2.2.3 小节中曾经指出，在

裂纹尺寸与材料晶粒尺寸相当的情况下，断裂表面能将表现出一个随着裂纹尺寸的增大而增大的趋

势 (图 15)，这可能是对 Hoshide 等人结果的一个合理的解释。事实上，Hoshide 等人给出的解释也

是以这一点为基础的：由于裂纹与其周围的显微结构之间的不匹配，在裂纹尖端及其附近区域可能

存在有局部的残余应力作用，这一残余应力作用对裂纹扩展过程无疑将产生一定的影响。此外，

Hoshide 等人还指出：当裂纹尺寸与材料显微结构特征尺寸相当时，断裂力学的基本假设之一  

均匀连续介质假设就已经失效了，此时的断裂力学似乎应该有所修正。 

5.1.2 Lawn 实验：压痕裂纹 

几乎与 Hoshide 等人同时，压痕断裂力学奠基人 Lawn 和他的同事们也报道了一个重要的实验

现象[169]。不过，Lawn 等人的工作自始至终是围绕着压痕断裂试验展开的。应用压痕断裂试验研究

显微结构对强度影响问题的优势体现在三个方面。首先，压痕裂纹具有比较理想的几何构型，其形

成机制又与陶瓷材料中的固有裂纹尤其是表面机加工损伤十分相似，这不但有利于进行断裂力学的

定量分析，而且对材料实际断裂行为的模拟也是比较准确的；其次，通过调整压痕压制荷载，压痕

裂纹的尺寸可以在一个很宽的范围内变化 (Lawn 等人采用的裂纹尺寸范围大致为 2 m ~ 100 m)，

这就使得 Lawn 等人可以采用同一种裂纹类型来研究材料的断裂行为，从而避开了在 Hoshide 等人工

作中遇到的不同类型裂纹之间的等效模拟问题；最后，由于压痕裂纹是试样中的最危险裂纹，其位

置、形状甚至尺寸都可以很容易地在试样断口上确定，分析的精确度及可靠性较 Hoshide 等人的工

作自然就有所改善。 

Lawn等人选择了两种Al2O3陶瓷进行研究。这两种材料的名义晶粒尺寸 d分别为 3 m和 20 m，

由 DCB 法测得的断裂韧性 KIC分别为 3.9 MPam1/2 和 6.6 MPam1/2。在试样表面分别压制了一条尺

 

 
图 100 两种 Al2O3陶瓷压痕弯曲梁强度随压痕荷载的变化关系[169] 

Figure 100 Fracture strength as a function of Vickers indentation load for two grades of alumina ceramics [169] 
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寸各异的 Vickers 压痕裂纹之后进行了强度试验，结果如图 100 所示。图中的每一个数据点均为至少

15 根试样的平均测试结果，而且不包括那些不从压痕裂纹处破坏的试样的试验结果。很显然，在压

痕压制荷载较低 (即压痕裂纹尺寸较小) 的情况下，两种材料的强度压痕压制荷载 (压痕裂纹尺寸) 

关系曲线都倾向于形成一个平台，而平台区所对应的强度值则十分接近于材料的“本征强度”，即

无压痕试样的断裂强度 (图中用阴影区域表示)。这与 Hoshide 等人的实验结果 (图 98) 是相似的，

不同之处仅在于：在 Lawn 等人的工作中，压痕裂纹未经退火处理，故高荷载区域中的f与 P1/3成

正比 [式 (79)]。 

和 Hoshide 等人的工作类似，Cook 等人对图 100 所示实验数据进行了一些变换处理[170]：把图

100 中平台区域所对应的水平线延长，使之与高荷载区域中的f ~ P1/3 直线交于一点，定义该交点所

对应的压痕压制荷载值 P*为一个材料显微结构特征参数；而后，对图 100 所示结果以及对其他一系

列平均晶粒尺寸各不相同的 Al2O3 材料进行类似试验所获得的数据进行整理，得出了一条归一化断

 

 
图 101 Al2O3陶瓷压痕表观韧性随压痕荷载的变化关系[170] 

Figure 101 Apparent toughness as function of indentation load for alumina [170] 

 

 

图 102 (a) 钛酸钡陶瓷及 (b) 玻璃陶瓷压痕表观韧性随压痕荷载的变化关系[170] 
Figure 102 Apparent toughness as function of indentation load: (a) barium titanates; (b) glass-ceramics [170] 
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裂韧性 KIC/KIC
 (其中 KIC为由标准压痕断裂力学理论计算得到的断裂韧性值，KIC

是一个归一化参

数，其含义将在下文的讨论中给出) 与归一化压痕压制荷载 P/P* 的关系曲线，如图 101 所示 (图中

标出了各种材料的平均晶粒尺寸)。显然，这条曲线与 Hoshide 等人测得的图 97 也是相似的：材料的

断裂韧性再一次出现了随着裂纹尺寸的增大而增大的趋势，而在 P 较大的情况下又逐渐趋近于一个

平台值。 

Cook 等人[170]还进一步对其他材料进行了类似的测试和分析，结果示于图 102 (图中标出了各种

材料的平均晶粒尺寸)。这些实验结果表明图 101 所示的现象具有普遍性。 

图 101 和图 102 都是通过压痕弯曲梁强度实验得到的结果。后来的研究也发现，采用直接压痕

法测试陶瓷材料的断裂韧性，在某些特定的情况下也能观察到类似的现象。图 103 给出了 Gong 等

人[142]报道的一组实验数据。在这项工作中，Gong 等人制备了一系列 30wt% TiC 颗粒增强的 Al2O3

陶瓷，并采用不同的荷载在材料表面压制了 Vickers 压痕裂纹，测定了裂纹尺寸，而后根据式 (74) 计

算得到了材料的断裂韧性 KIC。图中给出了各个样品中 TiC 颗粒的平均尺寸。从图中可以看出，TiC

颗粒平均尺寸显然是导致不同样品断裂韧性变化趋势不同的根本原因：TiC 颗粒平均尺寸大于 3 m

左右之后，测得的断裂韧性就明显呈现出了随压痕裂纹尺寸增大而增大的趋势。 

Cook 等人对图 101 和图 102 所示实验现象的分析[170]也正是从显微结构入手的。粗略地分析一

下所得到的数据，Cook 等人发现晶粒尺寸是一个关键参数：晶粒尺寸越大，如图 100 所示强度荷

载曲线偏离理论预测时所对应的压痕荷载值就越大。也就是说，只有在裂纹尺寸较大或晶粒尺寸较

小的情况下，强度荷载曲线才与理论预测结果相吻合。于是，Cook 等人得到了与 Hoshide 等人相

似的结论：当裂纹尺寸与材料显微结构特征尺寸相当时，断裂力学的基本假设之一  均匀连续

介质假设就已经失效了，此时的断裂力学似乎应该有所修正。 

5.1.3 显微结构驱动力 

接下来的问题便是如何在显微结构尺度上将实验现象与标准的断裂力学理论统一起来。 

从第二章对陶瓷材料固有裂纹进行的讨论不难得出一个结论：无论是气孔诱发的裂纹、夹杂诱

发的裂纹还是各向异性内应力导致的裂纹，其形成的驱动力都是由于显微结构不均匀性导致的局部

应力集中，而裂纹的形成有利于局部应力集中的缓解；相应地，裂纹在形成之后由于驱动力的迅速

降低而达到或接近于一个稳定的平衡状态。这有点类似于压痕裂纹的形成过程：压痕区域的弹/塑性

 

 
图 103 不同尺寸 TiC 颗粒增强的 Al2O3陶瓷压痕韧性随压痕裂纹尺寸的变化关系[142] 

Figure 103 Indentation toughness as functions of indentation crack size for Al2O3 ceramics reinforced with TiC 
of different particle sizes [142] 
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形变失配引起的残余应力导致了压痕裂纹的形成。显然，导致本征裂纹形成的局部应力集中不仅仅

只对本征裂纹起作用，对于人工引进的压痕裂纹同样也会有一定的影响。如果能够将这种影响定量

地结合进压痕裂纹扩展过程的断裂力学分析，那么就有可能获得对如图 101 和图 102 所示实验现象

的一种合理解释。 

据此，Cook 等人[170]对压痕断裂的标准力学理论进行了修正。Cook 等人假想在裂纹尖端处施加

上一个虚拟的“应力场”，这个虚拟应力场的作用与显微结构对裂纹扩展的影响刚好相反，可以相

互抵消。为便于分析，Cook 等人又进一步假设这个虚拟的应力场在压痕裂纹尖端处引起的应力场强

度 Km的表达式在形式上与压痕残余应力的应力场表达式相似，即： 

2/3m
c

Q
K


  (86)

(式中的Q 是一个材料常数，与材料显微结构的具体细节有关，Cook 等人称之为“显微结构驱动力”。) 

于是，压痕裂纹尖端处总的应力场强度 KI就可以表示为： 

2/3
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amraI
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cKKKK
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  (87)

在压痕试样发生断裂时，取a = f，c = cm，式 (87) 变成： 
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
  (88)

这里用 KIC
表示考虑了显微结构驱动力影响的条件下得到的断裂韧性值，以区别于未考虑显微结构

驱动力影响时得到的 KIC。显然，如果显微结构驱动力的引进确实能反映出显微结构对裂纹扩展的影

响的话，则可以预期 KIC
应该表现为一个材料常数。 

式 (88) 是对如图 101 和图 102 所示实验现象进行断裂力学分析的基础。试就不同的荷载区域分

别讨论如下。 

高荷载区域  在高荷载区域，由于 rP >> Q，式 (88) 中的Q 项可以忽略不计，这样就与标

准的压痕断裂力学理论取得了一致。根据 3.3.3 小节的讨论，可以导出材料的断裂强度f与压痕压制

荷载 P 之间的关系为： 

P
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即f与 P1/3成正比。 

低荷载区域  在低荷载区域，由于rP << Q，式 (88) 中的rP 项可以忽略不计，材料的强度由

显微结构项单独决定。同样可以导出： 
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显然，在低荷载区域中材料的强度将不再依赖于压痕压制荷载而表现为一个常数。 

在强度压痕荷载的双对数坐标系中，式 (89) 和式 (90) 分别表现为两条直线，如图 104 所示。

这两条直线相交于 P = P*，将强度压痕荷载关系分成了两个区域。注意到在两条直线的交点处f
P = 

f
Q，结合式 (89) 和式 (90) 便可以得到： 
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 PQ r  (91)

这就提供了一个确定显微结构驱动力 Q 的直接方法。 

中等荷载区域  在中等荷载区域中，rP 与Q 处于同一数量级，材料强度将由二者共同决定： 
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即：在rP 与Q 相当的情况下，由于存在有材料显微结构驱动力作用 (式中反映为右边增加了一个

P*项)，压痕试样的断裂强度将比标准压痕断裂力学理论的预测结果低一些。 

图 104 中的粗实线即为式 (92) 的曲线形式。这条粗实线与图 100 所示实验结果之间的相似性说

明上述的理论分析似乎可以较好地解释实验结果。 

当然，我们更关心的是图 101 和图 102 所示的实验现象。借助于上面进行的理论分析，我们现

在就很容易对这一实验现象做出解释了。这两张图中的纵坐标使用的是归一化断裂韧性即 KIC/KIC
，

其中 KIC 为由标准压痕断裂力学理论计算得到的断裂韧性值，而 KIC
则可以由式 (88) 确定。因此，

将式 (79) 改写为： 
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在rP 与Q 处于同一数量级的条件下，将式 (93) 代入式 (92) 并加以整理得到： 

4/1

ICIC 














PP

P
KK  (94)

图 105 所示为式 (94) 的曲线形式，这条曲线在形状上与图 101 和图 102 所示的实验结果是相似

的：随着压痕荷载的增大，表观断裂韧性 KIC呈现增大趋势。根据上面的分析，KIC这一增大趋势显

 

 
图 104 强度压痕荷载关系曲线：实线由式 (92) 给出，与实线相切的两条虚线则分别 

由式 (89) 和式 (90) 给出 
Figure 104 Plots of strength vs indentation load: solid line is general solution of Equation (92); dashed broken 

lines asymptotic to this curve are limiting solutions of Equations (89) and (90), respectively 
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然与显微结构有关。当然，另一个重要的结论也

是显而易见的：当 P >> P* 时，式 (94) 给出

KIC  KIC
， 图 105 显示曲线将趋向于形成一

个平台。这就是说，当裂纹尺寸增大到一定程度

之后，显微结构不均匀性的影响就被掩盖了。这

是可以理解的。显微结构与裂纹尖端的相互作用

是一个具有统计性质的问题，裂纹尺寸较小时，

裂纹前缘与显微结构的各种不均匀性因素相遇

的几率较小，断裂表面能相对较低；而裂纹尺寸

较大时，相对于整个裂纹前缘的范围而言，不均

匀的显微结构似乎也就显得相对“均匀”起来了，

断裂表面能相应基本上就表现为一个材料常数。 

需要注意的是，在早期关于断裂强度晶粒

尺寸关系的研究[171,172]中也曾经得出过和图 105

所示曲线相似的结果。Singh 等人[173]在对大量

实验结果进行总结的基础上发现，在裂纹尺寸与晶粒尺寸相当的情况下，裂纹所在局部区域的有效

断裂韧性 Keff 表现为随裂纹尺寸增大而增大、随晶粒尺寸增大而减小的趋势，大致规律如图 106 所

示。尽管近似的分析解预期了一条平滑的曲线，但对于实际材料而言，有效断裂韧性的这种变化趋

势应该对应于裂纹从一条晶界扩展到另一条晶界 (或从一个晶粒内部扩展到晶界)。直观地说，裂纹

在一条晶界上的扩展所受到的阻力是基本相同的，而扩展到另一条晶界后由于晶界取向的变化以及

显微结构不均匀导致的内应力等因素的差异，裂纹扩展阻力会发生变化，因此真实的曲线似乎应该

呈不规则的锯齿形。此外，对于实际材料而言，表观断裂韧性一定存在有一个下限值 KIC
0。一般说

来，在穿晶断裂的情况下，KIC
0 应该对应于单晶的断裂韧性；而在沿晶断裂的情况下，KIC

0 则应该对

应于晶界的局部断裂韧性。 

 

 
图 105 表观断裂韧性随压痕荷载的变化关系 

Figure 105 Plots of apparent toughness vs  
indentation load 

 

 
图 106 有效断裂韧性随裂纹尺寸与晶粒尺寸比值的变化关系示意图[173] 

Figure 106 Schematic of variation of effective fracture toughness with the ratio of crack size to grain size [173] 



 370  龚江宏, 陶瓷材料脆性断裂的显微结构效应 第 42 卷
 

 

Cook 等人的工作[170]所预测的表观断裂韧性随裂纹尺寸的变化趋势 (图 105) 与图 106 是相似的，

但是式 (94) 却无法确定下限值 KIC
0的存在；相反，式 (94) 表明当 P  0 时，KIC  0。这显然是

不合理的。这是 Cook 等人的工作中存在的一个不足之处。导致这一不足的根本原因在于 Cook 等人

的工作中将显微结构对裂纹扩展的影响 (显微结构驱动力) 模拟成了一个作用于裂纹尖端处的点力 

[式 (86)]，这仍然是沿用了压痕断裂力学研究中的连续介质思路；对于尺寸与显微结构特征尺寸相

当的小裂纹来说，这样的“点力近似”应该是不成立的。 

尽管如此， Cook 等人的这一工作还是很有意义的。它比 Hoshide 等人的工作[166]更直观更深刻

地揭示出了一个普遍存在于几乎所有陶瓷材料中的现象：由于固有裂纹尺寸较小，材料的断裂行为

一般都将经历一个由离散介质主导向连续介质主导的过渡过程。另一个可以推出的结论是：由于机

加工切口的深度通常都处于毫米级，远远超出了材料显微结构特征尺度范围，因而采用机加工切口

技术一般测不出如图 105 所示的实验规律 (当然这也不是绝对的，下文中我们将看到相应的例子)。

换句话说，机加工切口技术测得的断裂韧性值在数值上应该与材料的“本征断裂韧性”KIC
 相等 (当

然，SENB 方法中由于存在切口钝化效应则应该是一个例外)。因此，在实际绘制图 101 和图 102 时，

Cook 等人所采用的 KIC
值就是由 DCB 法或 DT 法测定的 KIC。 

5.2 断裂韧性是一个材料常数吗？ 

通过前面关于陶瓷材料强度显微结构关系的初步讨论，我们可以得到一条重要的结论：显微结

构对裂纹扩展过程的影响将使得陶瓷材料的断裂韧性在一个特定的裂纹尺寸范围内表现出随裂纹尺

寸的增大而增大的现象；而在这一裂纹尺寸范围内，材料的断裂表现为离散介质主导型。研究已经

证实：这一结论对于所有的陶瓷材料都是适用的，只是对于某一些材料，断裂韧性随裂纹尺寸而变

化的现象显著一些，而对于另一些材料同一现象通常难以观测而已。这时，一个新的问题就出现了：

断裂韧性到底还是不是一个材料常数？ 

这显然是一个令人头疼的问题，同时它显然又是一个十分重要的问题。在开始对这一问题进行

分析时，有一点是必须首先加以肯定的：由于 Irwin 所考虑的裂纹系统是包含在一个均匀连续体中的，

因此，在裂纹系统几何形状确定的条件下，Irwin 所定义的断裂韧性 KIC应该是一个材料常数。这一

点从图 97 或图 101 所示的实验结果中也可以看出：当裂纹尺寸足够大时，由于材料的断裂表现出了

连续介质主导型行为，即材料可以近似处理为均匀连续体，断裂韧性测试值的确表现为一个常数。 

既然在连续介质主导型的断裂过程中材料的断裂韧性 KIC表现为一个常数，我们就不妨对“断裂

韧性”重新下一个定义，即：断裂韧性 KIC是在裂纹尺寸超出了显微结构影响区域大小的条件下由常

规断裂力学技术所测得的临界应力场强度。显然，根据这一定义，我们就完全可以获得一个恒定的

KIC，而不必担心再测出一条诸如图 97 或图 101 所示的曲线了。当然，需要指出的是，暗含在 KIC

的这个新定义中的一个限制条件是，KIC是在裂纹发生失稳扩展时所遇到的扩展阻力。加上这一限制

条件后，断裂韧性似乎就更能反映出“断裂”这一限制性名词的含义了。 

不难理解，本章中所涉及到的参数 KIC
 实际上就是重新定义之后的断裂韧性；为与前面各章的

讨论相一致以避免混淆，从现在开始我们还是把这个断裂韧性记为 KIC。而在本章中出现的参数 KIC

在所讨论的大多数情况下都是在没有考虑显微结构影响的条件下而得到的，实质上应该称之为裂纹

扩展阻力；同样为与前面各章的讨论相一致以避免混淆，从现在开始我们把这个参数记为 KR。采用

这样的标记形式之后，式 (94) 则变成了以下形式： 

4/1

ICR 











PP

P
KK  (95)
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在离散介质主导型裂纹扩展过程中，裂纹扩展阻力 KR 通常表现为随裂纹尺寸而变化。KR 随裂

纹尺寸 c 的变化关系曲线称为裂纹扩展阻力曲线 (R曲线)。此外根据图 106，实际材料的 R曲线上

一般都存在有一个扩展阻力 KR的下限值，我们把这个下限值记为 KR0。 

对于机械能释放率 G 也可以进行重新定义：在裂纹尺寸超出了显微结构影响区域大小条件下由

常规断裂力学技术所测得的临界机械能释放率记为 GC；在小裂纹条件下由常规断裂力学技术所测得

的临界机械能释放率称为裂纹扩展阻力，记为 GR；同样，裂纹扩展阻力 GR存在一个下限值 GR0。 

上述关于断裂韧性 KIC 的重新定义对于在研究离散介质主导型断裂行为时应用线弹性断裂力学

是有利的。正如 Cook 等人所做的那样，这时我们只需将显微结构对裂纹扩展过程的影响用一个虚拟

的应力场来加以表述，就可以如同处理均匀连续介质问题一样自如地应用 Irwin 的裂纹扩展判据式 

(28) [或式 (47)] 和含裂纹体的断裂判据式 (82)。 

但是必须注意的是，在绝大多数情况下我们根本无法准确地给出“显微结构驱动力”的表达式，

这就使得我们在研究离散介质主导型断裂行为时无法直接应用裂纹扩展判据式 (28) [或式 (47)] 和

含裂纹体的断裂判据式 (82)。好在我们可以应用常规的断裂力学方法测出材料的裂纹扩展阻力 KR

随裂纹尺寸的变化关系 (R曲线)，这样我们只需要将式 (82) 改写成： 











c

G

c

G

GG

d

d

d

d R

R

 (96a)

或 











c

K

c

K

KK

d

d

d

d R

R

 (96b)

即可方便地判断在离散介质主导型断裂过程中裂纹何时将发生扩展以及材料在何时将发生断裂。也

就是说，式 (96) 即为离散介质主导型断裂过程的断裂判据，而其中的第一个式子即为离散介质主导

型断裂过程的裂纹扩展判据。 

5.3 裂纹尖端的屏蔽效应 

上面我们借助于两个有代表性的强度实验初步说明了显微结构对裂纹扩展的影响，并借助于一

个“显微结构驱动力”概念对标准压痕断裂力学理论进行了修正。尽管断裂力学实验数据表明显微

结构可能对裂纹扩展过程产生了影响，但是上一节中所提及的实验中并没有给我们提供任何关于裂

纹扩展中显微结构与裂纹之间相互作用的细节。这就使得相关的讨论只能建立在一个合理的假想基

础上，这就是：当裂纹尺寸与材料显微结构特征尺寸 (如晶粒尺寸) 相当的情况下，裂纹扩展以及由

裂纹扩展引发的断裂是一个离散介质主导的过程；因为显微结构不均匀不连续性的影响，实验结果

与标准断裂力学理论预期的结果之间产生了偏差。为了证实这一假想，作为对上一节讨论的补充，

本节我们把注意力转移到对裂纹扩展中裂纹尖端与显微结构之间相互作用的直接观察上来。也就是

说，本节中我们将提供一些实验证据以证明在裂纹尖端附近区域不均匀不连续的显微结构确实对裂

纹扩展产生了显著的影响，之后再进行一些简要的理论分析。 

5.3.1 KnehansSteinbrech 实验 

在讨论裂纹尖端与显微结构之间的相互作用问题时，Knehans 和 Steinbrech [174]于 1982 报道的一

项重要的工作是不能不提及的。在这项工作中，Knehans 和 Steinbrech 选择了一种商用 Al2O3 材料进
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行研究，制作出 7 mm 高  5 mm 宽  62 mm 长的三点弯曲单边切口梁试样，切口端部的曲率半径

约为 150 m；在三点弯曲加载方式下，采用了一个较低的加载速率 10 m/min (单边切口梁法测试

KIC时所采用的加载速率一般为 50 m/min) 对试样进行加载，通过柔度标定技术测定了试样在承载

过程中裂纹尺寸随外加荷载的变化关系，相应计算出了裂纹扩展过程中相对裂纹尺寸 a/W (W 为试样

高度，a 为沿切口深度方向包括切口深度在内的裂纹尺寸) 与外加的裂纹扩展驱动力 G 之间的变化

关系曲线。对应于两种不同初始切口深度 (a0/W =0.4 和 a0/W =0.6) 的试样，测得的 a/W ~ G 数据分

别落在图 107 虚线所表示的范围内。很显然，这一实验结果从本质上说与第四章中所讨论的两个典

型强度实验的结果是一致的，只是在这里实验曲线是对一条特定的裂纹在其受力扩展过程中进行测

试而得到的，而在第四章中曲线则是由不同裂纹的扩展结果导致。注意到图 107 有两个基本特征：

首先，裂纹的起裂点处对应的裂纹扩展驱动力 GR0 (图中两个虚线标出区域底部所对应的 G 值) 与裂

纹的初始尺寸无关，GR0  20.5  3.8 N/m；其次，尽管初始切口深度的不同导致了曲线变化趋势不

同，但裂纹失稳点处所对应的裂纹扩展驱动力却是一致的，这一结果支持了我们在 5.2 节中关于断

裂韧性为材料常数问题的讨论。 

如果 KnehansSteinbrech 实验只进行到这里，那么这一工作就显得过于一般化了。为了进一步

探讨导致如图 107所示R曲线行为产生的本质原因，KnehansSteinbrech又设计了一个别致的实验。

他们将两根初始切口深度 a0/W = 0.4 的试样分别在前面测试中所采用的加载条件下加载至一定水平，

使得裂纹扩展至 a/W  0.62；在这个加载过程中，测得的一系列 a/W ~ G 数据对全部落在了上一次

测试时由 a0/W = 0.4 的试样获得的虚框区域内 (图中实心点所示)；然后停止加载，让试样发生一定

程度的松驰，松驰过程中观察到裂纹进一步扩展到了 a/W  0.66 (图中空心点所示)；接着对试样卸

载，卸载过程中仍然观察到了裂纹的扩展，卸载结束时裂纹已扩展至 a/W  0.72。最后，他们又分

别在这两根试样的切口处重新进行切口处理，使初始切口深度增大至 a0/W = 0.6，然后再行加载直至

试样断裂。这时，一个有趣的现象发生了：裂纹的再度受力扩展过程中，相应测得的一系列数据全

 

 
图 107 KnehansSteinbrech 实验结果[174] 

Figure 107 Results of Knehans-Steinbrech experiment [174] 
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部落在了上一次测试中由 a0/W = 0.6 的试样获得的虚框区域内。 

注意到在对试样进行重新切口之前，切口端部的裂纹已经扩展到了 a/W  0.72 的尺寸，而重新

切口处理仅仅是去除了 a/W = 0.6 这一范围的材料，也就是说只是改变了裂纹尖端尾部部分区域的显

微结构，而对裂纹尖端前部区域的显微结构并不会产生显著影响，因此包含在 KnehansSteinbrech

实验结果中的一个重要结论是很明显的：导致裂纹扩展阻力发生变化的主要因素可能更多地集中在

处于裂纹尖端尾部的一个局部区域内。Knehans 和 Steinbrech [174]认为至少有两种可能的机制可以用

于解释他们的实验现象：一是裂纹尖端附近区域形成了大量的微裂纹；二是在裂纹扩展过程中，裂

纹尖端尾部新形成的粗糙不平的开裂面与晶粒之间存在有一些相互作用，比如说摩擦等。 

现在看来，KnehansSteinbrech 实验对当代陶瓷材料断裂力学研究的一个重要贡献可能在于它的

出现开始把学者们的注意力牵引到了裂纹尖端附近显微结构与裂纹间的相互作用方面。伴随着研究

热点的这种转移，学者们不但以大量的实验验证了 Knehans 和 Steinbrech 为解释他们所观察到的实

验现象而作出的两种推测，而且还进一步在调整裂纹尖端附近显微结构与裂纹间相互作用以提高材

料韧性方面取得了显著的进展。在本文最后一章中，我们将对这些研究进展中较有代表性的一部分

展开讨论。 

5.3.2 Al2O3陶瓷中的晶粒桥接 

另一个关于裂纹尖端与显微结构间相互作用的典型实验证据由 Swanson 等人年报道的。Swanson

等人的这一实验可以看作是对 Knehans 

Steinbrech 实验的补充和验证，但与 Knehans 

Steinbrech 实验相比，这一实验所显示的结果则

更为直观一些。 

Swanson 等人[175]对一种晶粒尺寸为 20 m

的 Al2O3 陶瓷进行了研究。采用如图 108 所示的

端部逐渐变细的双悬臂梁试样，在试样端部切口

处嵌入一个金属楔子，通过控制金属楔子嵌入的

深度以控制裂纹的扩展，而后通过显微镜用反射

光观察在扩展的不同阶段裂纹路径上形貌，部分

观察结果示于图 109。为更清楚地显示各个阶段

的细节，将图中 A、B、C 三个区域分别放大后

示于图 110。 

在区域 A，可以看到一个晶粒在加载的 6

个不同阶段与裂纹间相互作用的演变过程。在第

I 阶段，位于晶粒下方的主裂纹的扩展似乎遇到

了阻碍，而大晶粒的另一侧则出现了一条次生裂

纹。晶粒嵌于这两个开裂面之间，看上去像是两

个开裂面之间架起的一座桥。进入到第 II 阶段

后，尽管裂纹尖端与这个晶粒之间的距离已经增

大到了约 0.75 mm，这个晶粒处相互分离的两段

裂纹仍然没有连通，晶粒上方的裂纹段逐渐向左

扩展。直到第 III 阶段，晶粒上部的裂纹段终于

在晶粒的上部与原来的主裂纹连通形成了新的

 

 
图 108 用于在加载过程中观察裂纹扩展的端部逐

渐变细的双悬臂梁试样：(a) 俯视图；(b) 侧视图 
Figure 108 Schematic of tapered double cantilever 
beam test specimen used to observe crack growth 

during loading: (a) top view; (b) side view 
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主裂纹，晶粒下方原来的主裂纹则开始出现闭合。此时裂纹尖端与这个晶粒之间的距离超过了1.2 mm。

在第 IV 和第 V 阶段，裂纹尖端已经向前延伸到了距这个晶粒 2 mm 以上的位置，这个晶粒似乎依旧

在发挥桥接作用。最后，在第 VI 阶段，晶粒下方的裂纹段似乎已经接近完全闭合，而新生的主裂纹

两相对开裂面间距离增大，晶粒与上裂纹面完全脱离，丧失了桥接作用。 

区域 B 和区域 C 所显示的细节和区域 A 基本相似。只不过在区域 A，晶粒下方的裂纹段似乎一

直保持着扩展状态，并最终导致了晶粒在两个开裂面之间脱落。在区域 C，裂纹的分段在加载的第

IV 阶段出现，之后导致晶粒本身的断裂。 

Swanson 等人[175]还观察了同一种材料中压痕裂纹在外力作用下的扩展路径。从试样表面上观察

到的压痕裂纹扩展路径如图 76 所示。在图中箭头所标注的区域，晶粒与裂纹之间的相互作用也十分

明显。 

在晶粒的桥接过程中，晶粒间的摩擦似乎发挥了重要的作用。Rodel 等人[176]在扫描电镜下对裂

纹的桥接界面进行了仔细的观察，他们所得到的一些结果可以直观地说明这一点。他们对晶粒尺寸

约 11 m 的氧化铝陶瓷的紧凑拉伸试样进行加载，并观察了加载不同阶段时裂纹扩展路径上的桥接

现象。图 111 示出了其中一个晶粒的桥接过程，图中的 P 和 S 标出了在这一过程中该晶粒与其他晶

粒始终保持接触的两个点。在图 111 (a) 和图 111 (b) 所示的两个阶段之间，P 点处存在的晶粒间摩

擦约束作用导致了次生裂纹的出现。在这种情况下，P 点处的晶粒可以视作一个端部固定的悬臂梁，

这个“悬臂梁”发生的偏斜反映了摩擦约束作用的程度。在 S 点处，在进入 (a) 阶段之前另一条次

 

 
图 109 Al2O3双悬臂梁试样中裂纹扩展不同阶段的显微形貌照片[175] 

Figure 109 Micrograph mosaic of crack evolution in tapered DCB specimen of alumina, showing six stages 
of loading. Wedge remains inserted in notch (just out of filed at left) in all stages [175] 
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生裂纹就已经在下部的大晶粒处形成，注意到这条次生裂纹在 (a) 和 (b) 所示的两个阶段之间发生

了显著的闭合，这似乎说明晶粒间摩擦约束作用减弱了。 

滑动的晶粒光滑界面上存在的摩擦应力在某些条件下可能会非常大。图 112 中显示的接触“碎

片”证实了这一点。另外在大晶粒处，摩擦约束的累积效应还可以导致主裂纹附近的穿晶断裂 (如

图 110 所示区域 C 第 VI 阶段所观察到的情况)。 

至此，Swanson 等人通过确凿的实验证据证实了 Knehans 和 Steinbrech 的推测：裂纹尖端尾部新

形成的粗糙不平的开裂面与晶粒之间确实存在有一些相互作用。我们可以推测，裂纹尖端尾部区域

存在的这种显微结构效应应该就是上一节中介绍的材料表观断裂韧性随裂纹尺寸增大而呈现增大趋

势 (图 97、图 101、图 102 和图 103) 的原因所在。 

5.3.3 MaiLawn 晶粒桥接模型 

为了能定量地描述裂纹尖端尾部区域的晶粒桥接现象对裂纹扩展阻力的影响，Mai 和 Lawn [177]

提出了一个简单的理论模型。图 113 示出了这一模型在裂纹所在平面上的投影情况，图中每一个空

 

 
图 110 图 109 中区域 A、B、C 的放大图[175] 

Figure 110 Enlargement of Zones A, B and C in Figure 109 [175] 
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心小圆圈都代表一个在裂纹面间起桥接作用的

显微结构组元 (如大晶粒、夹杂等)，而每一个

实心小圆圈则分别代表一个随着裂纹的扩展而

将成为桥接源的显微结构组元。图中的 c 为原点

到裂纹尖端处的距离，即裂纹尺寸；d 为相邻两

个桥接组元之间的平均距离。 

根据这一模型可以看出，当裂纹尺寸 c 小于第一个桥接组元与原点间距离 d0 时，桥接现象不存

在；随着裂纹的扩展，在 d0  c  c*的区域内，桥接效应将由于桥接导致的摩擦约束以及桥接组元数

量的增多而逐渐增大；当裂纹尺寸增大到某一临界值 c*之后，由于第一个发生桥接效应的组元将因

为该组元处的裂纹两相对表面间距离达到临界值而失去“架桥”能力，桥接效应将达到一个稳定状

态。相应地，参数 (c* d0) 便决定了桥接区的有效尺寸，下文中将用表示这个桥接区有效尺寸。 

根据上述分析不难得出，当裂纹尺寸 c 小于第一个桥接组元与原点间距离 d0 时，由于此前扩展

过程中裂纹没有遇到桥接现象，裂纹扩展阻力为： 

R0R KK   (97)

式中的 KR0为前文中提到的材料裂纹扩展阻力的下限值，即裂纹刚刚开始扩展时遇到的阻力。 

随着裂纹的扩展，在 d0  c  c*的区域内，桥接效应相当于在裂纹的两个相对表面间施加了一个

 

 
图 111 扫描电镜照片显示加载过程两个阶段 

处的晶粒桥接[176] 
Figure 111 SEM micrographs showing 

grain-bridging element at crack interface at  
two stages in loading: (a) 0.66 and (b) 1.19 mm 

behind the crack tip [176] 

 

 
图 112 氧化铝试样中的桥接晶粒[175] 

Figure 112 Scanning electron micrographs of 
bridging grain in alumina [175] 

 

 

 
图 113 MaiLawn 裂纹桥接模型 

Figure 113 Mai-Lawn crack bridging model 
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闭合应力 [p(x)] *。显然，这个闭合应力在某种意义上就等效于我们在第四章中所提到的“显微结

构驱动力”，它的存在相当于提高了裂纹尖端的局部扩展阻力。借助于线性裂纹的 Green 函数解[178,179]，

可以将这个闭合应力对裂纹尖端扩展阻力的贡献KRB (也就是闭合应力对裂纹尖端应力场强度贡献的

负值) 表示为： 

  








c

d xc

xxp
ccK

0
22

RB
d2

)(



 (98)

式中的  1/2 为裂纹的几何形状因子。 

不难理解，在 d0  c  c*的区域内，外加应力场强度 KI将始终与材料的裂纹扩展阻力达到平衡，

即： 

)(RBR0IR cKKKK   (99)

显然，因为闭合应力对材料裂纹扩展阻力的贡献 KRB 随着裂纹尺寸的增大而增大，这在宏观上就使

得材料表现出一定程度的 R曲线行为。 

当裂纹尺寸达到 c*时，桥接效应将达到稳定状态；相应地，KRB(c) 达到最大值 KRB： 

  






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0
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
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 (100)

此时，材料将发生断裂，而断裂时所对应的外加应力场强度即为材料的断裂韧性： 

RBR0ICR KKKK   (101)

采用上述模型定量解释实验观察到的阻力曲线行为需要首先知道闭合应力 p(x) 的具体形式。这

是一个十分困难甚至是无法解决的问题。为此，Mai 和 Lawn 采用了一个经验函数形式来描述闭合应

力： 

m

u

u
pup 










c
max 1)(  (102)

式中的 u 为裂纹张开位移 (Crack Opening Displacement, COD)，uc为裂纹张开位移的临界值，pmax 为

p(u) 的最大值，m 是一个经验常数。对于均匀连续介质中一条处于平衡状态的狭缝状裂纹，裂纹张

开位移 u 可以表示为 c 及 x 的函数 (c 和 x 的定义参见图 113) [178]： 
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






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式中 E 为弹性模量。 

将式 (102) 和式 (103) 代入式 (98) 即可计算出 KRB随裂纹尺寸 c 的变化关系，进而由式 (99) 

即可确定 KR随裂纹尺寸 c 的变化关系。图 114 给出了 MaiLawn 模型的一个应用实例[177]，可以看

出：在式 (102) 中取 m = 0 似乎可以更好地描述在粗晶氧化铝中观察到的晶粒桥接效应。 

                                                        

* 这里加上一个负号是因为闭合应力在大多数情况下为压应力，与导致裂纹扩展的外加应力符号相反。 
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5.3.4 裂纹尖端屏蔽效应及其实验测定 

MaiLawn 模型考虑的是裂纹尖端尾部区域的晶粒桥接对裂纹扩展阻力的影响问题，其基本出发

点就是：晶粒的桥接相当于对正在扩展着的裂纹尖端尾部两个相对表面施加了一个闭合应力，从而

提高了材料的裂纹扩展阻力。事实上，能够在裂纹尖端尾部区域产生闭合应力作用的显微结构因素

是多种多样的，我们在本文最后一章将对这些显微结构因素进行一些较为系统的总结。注意到裂纹

尖端尾部的闭合应力在一定程度上抵消了外加应力作用，从而显著地降低了裂纹尖端处的有效应力

场强度。我们把这种使裂纹尖端处有效应力场强度降低的显微结构效应称为裂纹尖端屏蔽效应，而

屏蔽效应发挥作用的裂纹尖端附近局部区域则称为裂纹尖端屏蔽区。 

对于几乎所有各种情况所导致的裂纹尖端屏蔽效应，MaiLawn 模型所提供的基本思路都是适用

的。也就是说，对于任何一种情况，我们都可以把闭合应力对材料裂纹扩展阻力 KR的影响用一个通

式形式加入描述： 

RSR0R KKK   (104)

式中的 KR0 为材料裂纹扩展阻力的下限值，由于存在有导致增韧效果的显微结构因素存在，增韧材

料裂纹尖端前缘局部区域的 KR0 一般会比没有增韧机制的基体材料高一些；KRS则是由于裂纹尖端尾

部区域的闭合应力导致的裂纹扩展阻力的提高量。注意在这里我们用了KRS代替了式 (101) 中的KRB，

这是因为式 (101) 针对的仅仅是晶粒桥接 (Bridging) 现象，而式 (104) 则适用于各种因素所导致的

屏蔽效应 (Shielding Effect)。 

式 (104) 也可以改写为机械能释放率的形式： 

RSR0IC GGG   (105)

在借助于裂纹张开位移 u 描述裂纹尖端尾部的屏蔽应力 p(u) 时，使用机械能释放率形式 [式 

(105)] 更为方便一些。这时，我们可以直接将 GRS写成： 

 

 
图 114 MaiLawn 裂纹桥接模型描述粗晶氧化铝陶瓷裂纹扩展阻力实测数据[177] 

Figure 114 Description of the measured crack resistance data of a coarse-grained alumina  
with Mai-Lawn model [177] 
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在过去的几十年里，已经提出了许多函数形式用于描述裂纹尖端尾部屏蔽应力 (p) 与裂纹张

开位移 u 之间的关系。以下给出了一些例子： 
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(107d)

式中，pmax 为 p(u) 的最大值，uc为裂纹张开位移的临界值。 

式 (107a) 即为 MaiLawn 模型中使用的闭合应力函数形式 [式 (102)]，在 Mai 和 Lawn 的工作

中，m = 1 时的式 (107a) 被发现可以用于描述晶粒桥接效应。此外，m = 1 时的式 (107a) 被用于描

述拔出效应[180]，m =2 时的式 (107a) 则在描述纤维增强砂浆混凝土中的裂纹尖端屏蔽效应中得到过

应用[181]。式 (107b) 也曾经被用于描述未发生断裂的桥接体所引起的屏蔽应力[182]。如果考虑到材料

晶粒尺寸分布对屏蔽应力的影响，Fett 和 Munz [183]认为式 (107a) 在用于描述拔出效应时 (m = 1) 应

修正为式 (107c) 所示形式。Sohn 等人[184]也认为晶粒尺寸的分布特性会导致式 (107a) 在评价屏蔽

效应时产生偏差，他们对这一问题进行的处理结果有点类似于 Fett 和 Munz 的工作，只是没有最终

给出如式 (107c) 所示的结果。式 (107d) 则是 Fett 等人[185]对一种 Al2O3的 R曲线实测数据进行拟

合分析而得到的，与式 (107c) 相比只是增加了一个经验性的修正项 tanh(u/u)，其中的  是一个

经验常数。 

尽管从式 (107a) 到式 (107d) 并不代表屏蔽应力分布函数研究的发展过程，但是通过对这 4 个

函数式以及其他函数式的对比分析不难看出，对不同的增韧机制对应有不同的理论公式或经验公式，

而所有的理论公式一旦应用于具体的材料则无一不需要修正。这是由材料显微结构的复杂性和随机

性所决定的。 

也有一些研究致力于通过实验直接测定裂纹尖端尾部屏蔽应力。例如，Pezzotti 等人就曾经采用

拉曼微探针光谱 (Raman Microprobe Spectroscopy) 测量了 Al2O3 
[186]、Al2O3/Mo [187]、Si3N4

 [188,189]以

及 WC/Co [190]等一系列材料中的桥接闭合应力。但是，这些测量所得到的结果离散性很大，可以说

几乎没有什么实际意义。 

Hay 和 White 试图通过力学实验直接测量裂纹尖端尾部屏蔽应力。他们设计了一个如图 115 所

示的独特的试样构型[191193]：在一根矩形截面的四点弯曲试样受拉面中部和受压面中部分别切出一

个切口；在受压面的切口处楔入一个刚性楔子 (如Al2O3) 以用于在四点弯曲实验过程中起支撑作用；

之后在试样两端连接上一个拉伸装置。这个试样首先在四点弯曲条件下以极慢的速率 (约 1.3 m/min) 

加载，同时记录加载过程的荷载位移曲线。当受拉面上的切口端部形成尖锐裂纹并逐渐扩展至受压
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面切口端部时即卸载。此时，如果裂纹面上作用

有桥接颗粒，试样将不会断开。使用连接在试样

两端的拉伸装置在极慢的速率 (约 1.3 m/min) 

下对试样进行单轴拉伸试验，再次记录加载过程

的荷载位移曲线。显然，拉伸实验过程中测得

的荷载位移曲线就是闭合应力函数曲线。这一

技术在后来的文献中被称为 PFT (Post-Fracture 

Tensile) 技术，这一技术中所使用的弯曲后开裂

的试样则称为 PFT (Post-Fracture Tensile) 试样。 

图 116 所示为对一组具有不同裂纹张开位

移 (裂纹张开位移可以通过改变图 115 所示试样受压面切口的深度而进行调整，图 116 箭头所示方

向为裂纹张开位移逐渐增大) 的氧化铝 PFT 试样进行拉伸试验所得到的应力位移曲线[192]。可以看

出，这些曲线的尾流部分基本重合。Hay 和 White 认为重合的这部分曲线应该是桥接应力函数的真

实体现。对这部分数据按式 (107a) 进行拟合得到 m = 11，根据拟合结果将曲线外推至位移为零便得

到闭合应力的最大值约为 46 MPa。虽然 Hay 和 White 对 m = 11 这个远远高于理论预测值 (m = 1) 所

做的解释并不是十分令人信服，但 46 MPa 这个闭合应力最大值与其他人通过阻力曲线行为估算出来

的结果[177,194,195]吻合得还是比较好，这似乎说明了这一方法在桥接应力的直接测量方面具有一定的

精度。 

此后，Fett 等人[185]以及 Mori 和 Hashimura [196]对 Hay 和 White 提出的这一方法进行了一些改进，

其中式 (107d) 就是 Fett 等人[185]采用改进的方法测得的数据拟合得到的结果。这些改进主要是在位

移的测量方面。改进后的方法可以测得裂纹张开位移低至约 1 m 时的应力，从而使得这一方法可以

获得关于闭合应力函数更完整的信息。 

此外，闭合应力函数也可以采用一些间接的方式进行测定。上世纪 80 年代至本世纪初，学者们

 

 
图 115 Hay 和 White 用于测定桥接应力的 

四点弯曲试样示意图[191] 
Figure 115 Four-point bend test configuration used 
by Hay and White for measuring bridging stress [191] 

 

 
图 116 具有不同 COD 的氧化铝 PFT 试样应力位移曲线[192] 

Figure 116 Stress-displacement curves measured with PFT specimens with different COD for alumina [192] 
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在这方面做了大量的工作。Munz 在 2007 年发

表的一篇综述[197]中对这些工作有一个简短的整

理总结，这里不再重复。 

6 陶瓷的增韧 

到目前为止，通过精心地调整和控制材料的

显微结构，已经设计出了一系列具有较高韧性的

陶瓷材料及陶瓷基复合材料；而在这些材料中，

韧性提高的根本原因几乎都与裂纹尖端尾部区

域中的普遍效应有关。 

6.1 桥接区增韧 

显然，裂纹桥接的一个最直接结果就是使得

材料的断裂韧性得到提高。这对于脆性陶瓷材料

来说无疑是一种“诱惑”：如果我们通过主动的

显微结构设计使得裂纹在扩展过程中与显微结

构发生相互作用产生桥接效应，则材料的断裂韧

性将得到一定程度的改善。这就是所谓的增韧。

在这一思想指导下，上世纪 80 年代中后期以来

出现了越来越多借助于桥接机理而具有高韧性

的新材料[198,199]。总的说来，这些材料中的桥接

大致可以分为如图 117 所示的四大类：(a) 晶粒

桥接；(b) 连续纤维桥接；(c) 短晶须桥接；(d) 延性第二相颗粒桥接。 

6.1.1 纤维/晶须增韧陶瓷基复合材料 

桥接区增韧机制应用最为成功的例子之一可能应该是晶须或纤维增韧陶瓷基复合材料。这一类

材料的发展始于 Kelly 及其同事们的早期工作[200]，但是后来又沉寂了大约 10 年。20 世纪 80 年代随

着一批高强度纤维 (如碳化硅和氧化锆) 的出

现[201]，纤维/晶须增韧陶瓷基复合材料的研究掀

起了一个新的高潮[202,203]，直到今天仍然在蓬勃

开展[204,205]。这里我们结合一些实际的材料来讨

论一下如何才能有效地发挥出纤维/晶须的桥接

及拔出的综合效应。为便于讨论，我们将把考虑

的对象局限在晶须增韧陶瓷基复合材料的范围

内。 

图 118 所示为在一种 SiC 晶须增韧 Al2O3

陶瓷基复合材料中观察到的晶须桥接现象[206]。

类似这样的晶须桥接情况在晶须或纤维增韧陶

瓷基复合材料中极为常见，被认为是这类复合材

料中的主要增韧机制。 

 

 

图 117 桥接区增韧机制 
Figure 117 Schematics of bridging  

toughening mechanisms 

 

 
图 118 在 SiC 晶须增韧 Al2O3中的晶须桥接[206] 

Figure 118 Whisker bridging observed in SiC 
whisker reinforced Al2O3

 [206]  
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在纤维/晶须增韧陶瓷基复合材料中，裂纹最初一般出现在基体内部并在基体内发生扩展。因此，

复合材料中裂纹尖端实际的扩展阻力应该与基体材料中的数值相当。但是，由于在复合材料中，纤

维/晶须作为增强体承担了相当一部分外加荷载，基体中的裂纹尖端处实际的应力场强度将远远低于

在相同条件下单组分基体材料裂纹尖端处的应力场强度，因此复合材料的裂纹扩展门槛值 (即裂纹

开始扩展时所对应的扩展阻力 GR0) 将会高于单相基体材料[207,208]。 

裂纹在复合材料基体中形成并发生扩展后，其尖端尾部将形成一个由纤维/晶须构成的桥接区，

如图 118 所示。桥接区的出现将使得裂纹在扩展过程中消耗更多的能量。如果令克服桥接效应所消

耗的能量为 GRB，则复合材料的临界机械能释放率 GC可以表示为： 

RBR0C GGG   (108)

式 (108) 实际上就是式 (101) 的机械能释放率表达形式。 

桥接效应导致的能量额外消耗量 GRB 与桥接区内裂纹面上作用的桥接应力 p(u) 以及相应的裂

纹张开位移 u 有关： 

 
c

0
RB d

u

uupG  (109)

其中，参数 uc的物理意义相当于：当裂纹面间的张开位移达到 uc时，桥接组元的“架桥”能力消失。

函数 p(u) 则描述了桥接力随裂纹面张开位移 u 的变化规律。与式 (98) 相比较，这里将桥接闭合应

力 (p) 写成了裂纹张开位移 u 的函数，这样的变换会使得后续的理论推导变得更为方便一些。 

所谓桥接组元“架桥”能力消失，一般有两种情况。第一种情况是随着裂纹的扩展，作用在桥

接组元上的桥接应力增大，最终达到桥接组元的断裂应力，桥接组元发生破坏，桥接应力相应迅速

降低为零。第二种情况是桥接应力增大，使得桥接组元与基体的结合面产生松动，在某一临界状态

下，桥接组元从基体中拔出，相应地桥接应力也将迅速降低为零。显然，在第一种情况下，桥接组

元的临界变形量决定了式 (109) 中的 uc，而桥接组元的断裂强度则决定了 p(u) 的最大值；在第二种

情况下，uc由桥接组元临界拔出长度决定，而 p(u) 的最大值则由临界拔出荷载决定。 

 

 
图 119 与桥接区相关的裂纹张开位移 

Figure 119 Crack opening displacement associated with the bridging zone 



第 56 期 《现代技术陶瓷》 Advanced Ceramics, 2021, 42 (56): 287428  383 
 

 

先来考虑第一种情况。一般地，裂纹扩展在通过增强体时，裂纹前缘总是倾向于沿基体增强体

的界面发生一些偏转，偏转的程度取决于基体增强体界面的结合强度。如图 119，裂纹偏转的结果

将使得裂纹面附近的基体与增强体之间产生一定程度的界面剥落。此时，裂纹的最大张开位移 uc (桥

接组元的临界变形量) 可以由下式决定： 

d
w

w
f

d
w
fc l

E
lu


   (110)

式中，f
w 和f

w 分别为增强体的断裂应力和断裂应变，ld 为基体增强体剥落界面的临界长度 (参见

图 119)。根据 Budiansky 等人[209]的分析，这个临界长度与桥接组元的半径 r、桥接组元的断裂表面

能w以及基体增强体的界面断裂能i有关： 

i

w
d 6

r
l   (111)

在基体增强体的剥落界面间不存在摩擦效应的条件下，将桥接力 p 随裂纹张开位移 u 的变化关

系近似地处理为一条直线 (即在 0  u  uc之间，p 将由零线性增大到 p* = f
w)，则由式 (109) 可以

得到： 

d
w

2w
fb

cRB 2

)(

2

1
l

E

A
upG


   (112)

式中，Ab 为桥接区裂纹面上桥接组元的面密度。在增强体完全垂直于裂纹面平行排列的理想情况下，

Ab 与复合材料中增强体的体积分数 Vw相等。在大多数复合材料 (尤其是晶须增韧复合材料) 中，增

强体的排列一般都呈现出一定的随机性，因而 Ab 只能通过实验观察加以确定，但很显然，复合材料

中增强体所占的体积分数 Vw越大，Ab 将越大。 

在基体增强体的剥落界面上存在有摩擦作用时，p(u) 的函数形式就变得复杂起来[210]。这里考

虑一种理想化的情况：在整个剥落界面上摩擦阻力保持为常数。由于存在着摩擦阻力，部分剥落的

桥接组元所承受的桥接应力在整个剥落长度范围内就不再保持为常数，而是变成： 

r

yl 


)(2 d
y


  (113)

当 y = 0 时，y取得最大值y*： 

r

l  d
y

2
  (113a)

相应地，桥接组元的拉伸变形量 (即裂纹张开位移) 为： 


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当y* = f
w时，u 取得最大值 uc： 

dw
w

2w
f

c 2

1

4
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lE

E

r
u 




 (114a)

将式 (113) 及式 (114) 代入式 (109) 得到： 
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uAG
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在基体增强体剥落界面间存在有摩擦效应的情况下，另一种可能出现的现象是增强体的拔出。

增强体拔出所消耗的能量同样可以由式 (109) 计算。首先，假定增强体拔出过程中所承受的桥接力

p(u) 满足下式： 











c
max 1)(

u

u
pup  (116)

最大桥接力 pmax 由下式决定： 

 ypmax Ap  (117)

其中 Ap 为拔出的增强体在桥接区裂纹面中所占的面积分数，y*由式 (113a) 决定。 

注意到为了达到拔出的目的，纤维/晶须必须在剥落区内 (y > 0) 首先发生断裂 (参见图 119)，

因而拔出长度 lp 应该小于剥落长度 ld，而相应地拔出体所承受的桥接应力y
p 即为 [参见式 (113a)]： 

r

l 
 pp

y

2
  (118)

将式 (116) 及式 (118) 代入式 (109) 便可以得到拔出效应对复合材料机械能释放率的贡献GRP 

(这里的下标 P 代表拔出效应) 为： 

p
p

pRP l
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l
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   (119)

综上所述，纤维/晶须增韧陶瓷基复合材料的增韧效果主要反映在三个方面：(1) 由于增强体承

受了相当一部分的外加荷载而使得裂纹扩展门槛值得以提高 (即荷载转移)；(2) 增强体在裂纹尖端

尾部形成了一个桥接区，对裂纹尖端产生了一个屏蔽作用；(3) 增强体的拔出额外消耗了能量。 

由式 (115) 和式 (119) 可以得到，对于晶须增韧的材料，晶须桥接和晶须拔出对材料韧性的贡

献之比为： 
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首先考虑 SiC 晶须增韧 Al2O3 材料。这是一类研究得较为深入的陶瓷基复合材料。由于 SiC 晶

须的热膨胀系数为 4.6 ~ 4.7  106 K1，而 Al2O3 基体热膨胀系数则高达 8.8 ~ 8.9  106 K1，因此

二者复合之后，晶须/基体界面处将产生一个显著的径向压应力 (参见 2.2.2 节)。由实验测得晶须/基

体界面间径向热膨胀失配应力a  1 GPa [211]，取晶须/基体界面间的摩擦系数 = 0.25，则晶须/基体

界面间的摩擦阻力  250 MPa。另一方面，实验观察表明，在这类材料中，晶须拔出长度 lp 与晶须

截面半径 r 之比 lp/r 一般不超过 4，因此在 Ap/Ad
f  lp/ld  0.25 的条件下，由式 (120) 可以得到总的

增韧效果为： 

RBRPRB 5.2 GGGG   

图120给出了一些实验结果。图中对应于Al2O3基体的两条实线分别为由式 (115) 和式 (120) 预
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测得到的结果。如果用刚刚制备出来的 SiC 晶须

直接与 Al2O3基体复合，则复合材料的断裂韧性

测试结果如图中实心圆点所示。这些测试结果与

理论预测结果之间的一致性说明晶须桥接和晶

须拔出在这种情况下同时发挥了作用。但是，如

果将刚制备出的 SiC 晶须先在空气中静置一段

时间之后再与 Al2O3 基体复合，复合材料的断裂

韧性便降低到了由式  (120) 所预测的水平上 

(图中空心圆点所示)，即晶须拔出效应消失了。

导致后一种实验现象的原因十分明显：SiC 晶须

的表面氧化处理 (静置于空气中一段时间) 降

低了晶须的表面光洁度，从而提高了晶须/基体

界面间的摩擦系数，这对于晶须拔出显然是不利

的。 

再来看看由 SiC 晶须增韧的另外两类陶瓷

基复合材料  SiCw /莫来石和 SiCw /钠钙玻

璃。在这两种复合材料中，基体 (莫来石和钠钙

玻璃) 的热膨胀系数 (~ 5  106 K1) 与 SiCw

相当，因此材料内部晶须/基体间的摩擦阻力与

SiCw/Al2O3 系统相比有了大幅度的降低；相应地，

在这两种材料中，晶须拔出效应将十分微弱。示于图 120 的实验结果证实了这一预测。 

如图 120 所示的实验结果反映出了晶须增韧设计中的几个重要的规律。首先，一般说来在晶须

增韧复合材料中，晶须的桥接和晶须的拔出都可能对材料韧性有所贡献，只是对于不同的材料系统，

有时候晶须的拔出效应不太显著而已。其次，晶须增韧的效果与复合材料中晶须的含量有关，一般

情况下，晶须含量越高，增韧效果就越显著。第三，随着增强体与复合材料的弹性模量比 Ew/Ec 的

减小，增韧效果趋于显著。关于这一点可以进一步解释如下：在晶须含量 Vw给定的前提下，晶须桥

接对断裂韧性的贡献随着 Em的增大而增大，而根据混合法则 Ec随 Em的增大而呈增大趋势；由于钠

钙玻璃、莫来石、Al2O3的弹性模量分别为 80 GPa、210 GPa 和 500 GPa，故图 120 中在 Vw相同的

条件下，不同材料的韧性提高幅度显然与基体材料的弹性模量 Em有关。 

上面提及的几个基本规律对于实际的复合材料设计无疑具有较为重要的指导意义。但是，在实

际应用这几条基本规律时，还必须考虑到具体的材料制备过程中可能存在的一些具体问题。例如，

为了获得一个较好的增韧效果，根据式 (115) 和式 (119)，就应该尽可能选择弹性模量与基体相当

而强度较高的增强体，因此在制备或选择晶须时，应该注意保证晶须中不含有较大的缺陷，以避免

降低晶须的实际强度。又如，尽管增大晶须的截面半径有利于增强增韧效果，但是对于某些晶须/基

体系统，晶须尺寸过大，晶须与基体间的热膨胀失配程度加剧，将使得材料在制备过程中产生基体

开裂现象，反倒影响了材料的最终性能。这种情况在 SiCw/Al2O3 系统中较为突出。 

晶须/基体界面间产生一定程度的剥落是晶须桥接和晶须拔出的前提，而晶须/基体界面间产生剥

落的条件则是界面结合强度应该低于晶须的断裂强度，否则在界面剥落之前，晶须就已经断裂了。

因此，在晶须增韧复合材料的设计中，晶须/基体界面间结合强度的调整是一个关键，而这种调整无

外乎包括了两方面的内容：一是界面间残余应力的调整，二是晶须表面形貌的控制。 

 

 
图 120 晶须桥接和晶须拔出对复合材料 

断裂韧性的影响[199] 
Figure 120 Toughening contributions obtained by 

crack-bridging processes yield substantially 
increased fracture toughness [199] 
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晶须/基体界面间的残余应力主要源于晶须与基体间的热膨胀失配。当热膨胀系数相差太大时，

热膨胀失配而导致的极高径向压应力垂直作用于晶须/基体界面上，将妨碍界面的剥落以及晶须的拔

出。因此，热膨胀系数与基体相当的晶须应该是材料设计中的首选对象。但是这并不等于说热膨胀

系数相差太大的晶须/基体系统就不可以加以考虑。事实上，我们在前面已经多次提及的 SiCw/Al2O3

系统就是一个例子。对于这个系统，为改善晶须/基体界面间的应力状态曾经做过大量的工作，其中

较为有效的方法之一是对晶须进行表面涂覆或包裹处理。根据Hsueh等人[212]的分析，对于 SiCw/Al2O3

系统，在 SiC 晶须表面涂覆一层高热膨胀系数和低弹性模量的涂层之后，晶须/基体界面间由于热膨

胀失配导致的残余应力将显著降低。在前面的讨论中，我们曾经提及 SiCw/Al2O3 界面处的残余应力

r  1 GPa，这个数据就是在对 SiCw进行了表面涂层处理之后获得的[211]。如果不对 SiC 晶须进行表

面涂层处理，则r可能高达 1.6 GPa。这时晶须拔出就显得较为困难了。Rühle 等人于 1987 年进行的

一项实验[213]表明：对于未经表面处理的 SiC 晶须与 Al2O3 基体复合的情况，从复合材料试样断口上

看，尽管有些晶须在裂纹扩展过程中发生了断裂，但几乎没有任何晶须拔出的痕迹存在。 

另外，粗糙不平的晶须表面将使得晶须与基体的界面呈互相咬合状态，晶须拔出阻力增大，不

利于发挥晶须的增韧效果。 

6.1.2 颗粒增强陶瓷材料 

非立方单组分陶瓷中晶粒的裂纹桥接与上一小节中讨论的纤维/晶须增韧陶瓷基复合材料中的

情况十分相似，对这一现象的理论分析也可以采用类似的方法进行，即桥接区中额外消耗的能量可

以表示为桥接应力与裂纹张开位移的乘积。但是，在单组分材料中，桥接组元大多是由于沿晶界产

生微开裂而导致的，因此桥接组元与基体界面间大都存在有一定的摩擦阻力，而且桥接组元的拔出

也是比较常见的现象。Bennison 和 Lawn [214]对非立方单组分陶瓷中的裂纹桥接现象进行了较为详尽

的断裂力学分析，理论分析得到的结果与前面对纤维/晶须增韧复合材料进行分析所获得的结果相似；

甚至可以不严格地说，只需将剥落长度 ld 用晶粒尺寸作一简单替代即可。 

 

 
图 121 Zenotchkine 等人[217]制备的原位增韧SiAlON 陶瓷的显微结构： 

(a) Y1；(b) Y2；(c) Y3；(d) Ca2；(e) Ca3；(f) Ca4 
Figure 121 SEM micrographs showing microstructures of in-situ toughened -SiAlON ceramics fabricated by 

Zenotchkine et al. [217]: (a) Y1; (b) Y2; (c) Y3; (d) Ca2; (e) Ca3; (f) Ca4 
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前面所讨论的 Al2O3 陶瓷中的裂纹桥接就是晶粒桥接的一个典型例子。晶粒桥接的增韧效果一

般来说与晶粒尺寸有关：晶粒尺寸越大，增韧效果就越显著。但是，当晶粒尺寸超过某一临界值之

后，由于晶粒的各向异性导致的热膨胀及弹性形变失配程度加剧，大量微裂纹的产生可能又会使材

料断裂强度降低。这是在材料设计过程中必须加以考虑的问题。 

Si3N4 陶瓷以及与其密切相关的 SiAlON 族陶瓷中的原位增韧可能是在单相陶瓷中应用裂纹桥接

原理最成功的一个例子[215,216]。Faber 和 Evans 曾经用 Si3N4 陶瓷的断裂韧性与其晶粒的长径比来说

明他们的裂纹偏转增韧模型 (图 79)。但是，后来的研究[289]发现，如图 79 所示结果主要是由于长柱

状Si3N4 晶粒产生的裂纹桥接效应导致的。Zenotchkine 等人[217]通过调整添加剂和工艺参数，制备

了一系列具有不同显微结构的原位增韧SiAlON 陶瓷 (图 121)，并采用压痕弯曲梁技术分别测定了

这些材料的 R曲线 (图 122)。这些结果表明，随着材料中长柱状晶粒的出现以及长柱状晶粒长径比

的增大，材料表现出了越来越明显的 R曲线行为。对试样表面 Vickers 压痕裂纹受力扩展路径进行

的观察 (图 123) 证实了长柱状晶粒的桥接作用；而且，一些桥接晶粒在临界条件下发生了拔出或者

断裂。此外，长柱状晶粒也确实在一定程度上导致了裂纹的偏转。 

在 SiC 陶瓷和 Al2O3 陶瓷中也实现了原位增韧。Lee 等人[218]采用 Al2O3、Y2O3 和 CaO 作为添加

剂，对不同来源、具有不同平均尺寸的SiC 和

SiC 及其不同配比的混合粉体进行了热压烧

结，制备了具有不同显微结构的 SiC 陶瓷。图

124 示出了其中一些样品表面上 Vickers 压痕裂

纹的扩展路径，可以看到由板状晶粒导致的裂纹

桥接和裂纹偏转在各个样品中均有不同程度的

发生，在图 124 (d) 中还观察到了桥接晶粒的断

裂现象。直接压痕实验证实：这些样品都或多或

少地表现出了 R曲线行为。而早在 1985 年，

Tiegs 和 Becher [219]就制备出了一种 Al2O3 陶瓷，

其基体由尺寸约为 5 m 的等轴晶构成，而一些

半径约 100 m ~ 200 m 的板状 Al2O3颗粒则

均匀地弥散在基体中；实验测得不含板状粒子的

基体断裂韧性只有 4 MPam1/2 ~ 4.5 MPam1/2，而

板状粒子含量为 25 vol% 的材料断裂韧性则能

 

 
图 122 Zenotchkine 等人[217]制备的原位增韧SiAlON 陶瓷的 R曲线[217] 

Figure 122 R-curves of in-situ toughened -SiAlON ceramics fabricated by Zenotchkine et al. [217] 

 

 
图 123 原位增韧SiAlON 陶瓷表面的 

压痕裂纹扩展路径[217] 
Figure 123 Propagation path of indentation crack  

on the surface of in-situ toughened  
-SiAlON ceramics [217] 
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提高到 7 MPam1/2。显微结构观察发现，裂纹沿基体和大的板状粒子的界面发生了偏转，板状粒子

在主裂纹两相对表面间形成了“桥接”。本世纪初，Xie 等人[220,221]制备了一系列具有长柱状晶粒的

Al2O3 陶瓷。与普通的等轴晶 Al2O3 陶瓷 [图 125 (a)] 相比，具有长柱状晶粒的 Al2O3 陶瓷 [图 125 (b)] 

断裂韧性显著提高。 

更多的研究则是通过将第二相颗粒添加到陶瓷基体中以发挥颗粒桥接的增韧作用[222,223]。从如图

126 所示的 Al2O36 vol% WC 复合材料[224]以及 Al2O320 vol% Cr3C2 复合材料[225]表面压痕裂纹扩展

 

 

图 124 SiC 陶瓷试样表面裂纹扩展路径[218] 
Figure 124 Crack propagation paths in the surface of SiC samples [218] 

 

 
图 125 具有 (a) 等轴晶粒及 (b) 长柱状晶粒的氧化铝陶瓷显微结构[221] 

Figure 125 SEM micrographs of alumina ceramics with (a) equiaxed and (b) elongated grains [221] 
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路径可以看出，第二相颗粒可以以偏转、桥接、

断裂等之前提及的各种方式对裂纹扩展路径产

生影响，从而提高复合材料的断裂韧性。在这个

例子中，6 vol% WC 颗粒的加入使得材料断裂韧

性从 3.50 MPam1/2 提高到了 5.13 MPam1/2。 

Yoon等人[226]通过将不同体积分数的BN颗

粒添加到 Si3N4 粉体中，采用热压烧结制备了一

系列 Si3N4BN 两相陶瓷复合材料，测定了这些

材料的 R曲线，结果如图 127 所示。可以看出，

Si3N4 单相陶瓷仅在裂纹扩展初期表现出了轻微

的 R曲线行为，之后裂纹扩展阻力便迅速趋近

于一个平台值。这一轻微的 R曲线行为可以归

因于材料中长柱状Si3N4晶粒导致的桥接和偏转 

[图 128 (a)]。相比于 Si3N4 单相陶瓷，三种

Si3N4BN 复合材料的 R曲线行为都较为显著。

从图 128 (b) 可以看出，在复合材料中，裂纹主

要沿 Si3N4与 BN 晶粒之间的弱界面扩展，相对

于 Si3N4 而言较大的 BN 颗粒导致了更为有效的

桥接和拔出效果。 

顺便指出一点，Yoon 的工作中并没有提供具体的数值对单相陶瓷和复合材料的断裂韧性进行对

比，但根据断裂判据式 (96) 从图 127 所示 R曲线的形状估算，所考虑的这四种材料的断裂韧性相

差不大。在这里，加入 BN 颗粒所获得的效果主要表现为增大了材料的裂纹容限 (Flaw Tolerance)，

即裂纹在材料发生断裂之前通过稳态扩展所能达到的最大扩展量 (在某种意义上相当于前面提及的

桥接区有效尺寸)。从图 127 可以看出，Si3N4 单相陶瓷中的裂纹在扩展了约 100 m 左右，其扩展阻

力 KR即迅速增大至平台值 KIC，也就是说单相陶瓷的裂纹容限大约在 100 m 左右。而复合材料的

 

 
图 127 单相 Si3N4及 BN 体积分数分别为 20 vol%、30 vol%、40 vol% 的 Si3N4BN 的 R曲线[226] 

Figure 127 R-curves for the monolithic Si3N4 and Si3N4-BN composites containing 20 vol%, 30 vol%  
and 40 vol% BN [226] 

 

 
图 126 (a) Al2O3WC [224]和 (b) (a) Al2O3Cr3C2

 [225]

复合材料表面的裂纹扩展路径  
Figure 126 SEM micrograph showing crack in  

(a) A2O3-WC [224] and (b) A2O3-Cr3C2 
[225] 
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裂纹容限值则超过了 700 m。 

裂纹容限值的提高对于陶瓷材料来说是非常有意义的。本文第二章一开始就曾经指出，较低的

断裂韧性使得陶瓷材料内部导致断裂的临界裂纹尺寸通常为微米级，如此小的裂纹很难通过无损检

测技术加以监测。如果能通过显微结构设计使材料具有一定程度的裂纹容限，从而使得裂纹在材料

断裂之前发生一定程度的稳态扩展，这对于直接监测裂纹尺寸进而保证材料安全服役大有好处。因

此，陶瓷材料增韧设计的目的可能不仅仅在于提高韧性，在不降低材料使用性能的前提下，如何通

过增韧设计大幅度提高材料的裂纹容限也值得深入研究。 

在提高材料裂纹容限方面，Runyan和Bennison于 1991年报道的一项工作[227]具有一定的代表性。

图 129给出了他们测得的一种Al2O3  20 vol% Al2TiO5复合材料的强度随压痕荷载的变化关系 (曲线

A)。这是一条近乎水平的曲线，也就是说在很宽的裂纹尺寸范围内，这种材料的强度几乎不随裂纹

尺寸而变化，即这种材料具有非常大的裂纹容限。相比之下，粗晶 Al2O3 单相陶瓷 (平均晶粒尺寸

 

 
图 128 单相 Si3N4及 BN 体积分数分别为 30 vol% 的 Si3N4BN 试样表面压痕裂纹扩展路径[226] 
Figure 128 SEM micrographs of crack paths, obtained by indentation, of (a) the monolithic Si3N4 and  

(b) Si3N4-BN composites containing 30 vol% BN. Arrows in (a) indicate grain bridging while  
those in (b) indicate BN platelets [226] 

 

 
图 129 三种材料强度随压痕荷载的变化关系曲线：(曲线 A) Al2O320 vol%Al2TiO5复合材料； 

(曲线 C) 晶粒尺寸为 5.8 m 的单相 Al2O3；(曲线 D) 晶粒尺寸为 5.8 m 的单相 Al2O3 
[227] 

Figure 129 Strength versus indentation load for Al2O3-20 vol%Al2TiO5 composite (curve A) compared to 
trends calculated for alumina ceramics of grain sizes of 5.8 m (curve C) and 79.8 m (curve D) [227] 
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79.8 m) 虽然也具有较大的裂纹容限 (曲线 D)，但强度显然要比复合材料低很多；细晶单相陶瓷 (平

均晶粒尺寸 5.8 m) 在裂纹尺寸很小的情况下具有较高的强度，但随着裂纹尺寸的增大，强度迅速

降低，几乎没有裂纹容限。 

如果在陶瓷基体中加入的是延性颗粒，情况就变得稍微复杂一些了。延性第二相颗粒的增韧作

用主要有三个方面[228230]：(1) 裂纹尖端前缘延性相的塑性形变；(2) 延性相导致的裂纹偏转；(3) 裂

纹尖端尾部区域内发生的桥接现象。大量的实验观察和理论分析表明：在复合材料中陶瓷基体表现

为一个连续相的情况下，裂纹尖端前缘延性相的塑性形变在很大程度上受到周围高弹性模量基体的

束缚，由延性相在裂纹尖端尾区导致的裂纹桥接是这类材料中的主导的增韧机制。但是，在桥接区

中，由于基体对桥接组元的塑性形变的束缚严重削弱，桥接组元在桥接应力作用下也会发生显著的

塑性形变，从而对断裂强度产生影响。因而，在延性相增韧的陶瓷基复合材料中，裂纹桥接对材料

断裂韧性的影响与晶须/纤维复合材料中的情况相比有明显的差异。 

桥接组元的塑性形变将使得桥接力与裂纹张开位移之间的函数关系 p(u) 变得复杂起来。对一个

小尺度桥接现象 (即桥接区尺寸远远小于裂纹尺寸、试样尺寸以及裂纹尖端到试样边缘距离的情况

下发生的裂纹桥接) 进行的分析[231]表明：在裂纹扩展遇到延性相并产生桥接现象的初期，桥接力 p(u) 

随 u 的增大而迅速增大，这一迅速增大的趋势主要是由于弹性基质的束缚导致的；但随着裂纹的进

一步扩展，由于延性相的塑性形变，桥接力 p(u) 开始逐渐减小。这时，增强体基体界面剥落长度

d 就成为一个关键参数。界面剥落可以减轻基体对延性相塑性形变的束缚程度，从而增大延性桥接

组元在破坏之前的塑性形变量。 

延性颗粒增韧脆性材料的一个最典型例子可能就是钨钴合金 (WCCo) 了。WCCo 复合材料严

格地说并不属于陶瓷范畴，但是由于这类材料的断裂基本上是完全脆性的，因此在陶瓷材料断裂力

学研究中，这类材料的断裂试验结果经常被用来验证或说明一些重要的结论。本文 2.3 节曾经引用

过一个 WCCo 中显微结构缺陷对断裂强度影响的例子。很早之前，学者们就发现在 WC 中添加金

属 Co 可以大幅度地提高材料的断裂韧性 (图 130 [232])。 

延性颗粒增韧 Al2O3 基复合材料曾经一度受到较为普遍的关注[233235]。图 131 所示为 Al2O3Mo

 

 
图 130 钨钴合金断裂韧性随金属含量的变化关系[232] 

Figure 130 Variation of fractre toughness with the content of metal in WC-Co cements [232] 
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复合材料表面裂纹扩展路径及断口上所观察到

的现象[233]：在表面裂纹扩展路径上，Mo 颗粒

作为桥接组元发生了较为显著的塑性变形；而从

断口上则可以更清晰地看到断裂的 Mo 颗粒发

生的颈缩现象。 

图 132 (a) 为对含有不同体积分数 Mo 的

Al2O3Mo复合材料切口试样进行加载所得到的

荷载位移曲线，材料的断裂表面能可以通过荷

载位移曲线下方的面积估算得到，结果表明材

料的断裂表面能随 Mo 含量的增大而提高，这种

提高显然可以归因于 Mo 的塑性形变。图 132 (b) 

给出了这些材料的 R曲线，可以看到只有在

Mo 含量增大到 20 vol% 时，复合材料的 R曲

线才明显区别于基体材料。结合图 132 (a) 和 (b) 

可以推测：在 Mo 含量低于 20 vol% 时，断裂表

面能的提高可能主要源于裂纹尖端前部 Mo 颗

粒的塑性形变，而 Mo 含量为 20 vol% 时 R曲

线的变化则应该归因于 Mo 颗粒在裂纹尖端尾

部区域 (桥接区) 的桥接效应。 

6.2 过程区增韧 

6.2.1 过程区增韧的一般性描述 

图 132 所示实验现象不仅仅揭示了延性颗

粒桥接在提高脆性基体韧性方面的作用，事实上

也暗含了脆性陶瓷增韧的另一种机制。前面我们

提到，在 Mo 含量低于 20 vol% 时，断裂表面能

的提高可能主要源于裂纹尖端前部 Mo 颗粒的塑性形变。可以想象的是，Mo 颗粒这种塑性形变会在

 

 
图 131 Al2O3Mo 复合材料裂纹扩过程展中 

被拉伸变形的桥接 Mo 颗粒： 
(a) 表面裂纹路径；(b) 断口[2323] 

Figure 131 Stretched Mo ligaments (cf. arrows) 
bridging the crack faces as observed on (a) the 

crack profile and (b) found, after complete 
crack-face separation, on the fracture surface of 

a Al2O3-Mo composite [233] 

 

图 132 由切口试样测得的 Al2O3Mo 复合材料 (a) 荷载位移曲线和 (b) R曲线[233] 
Figure 132 (a) Load-displacement curves and (b) R-curves of Al2O3-Mo composites measured  

with notched specimens [233] 
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一定程度上受到周围弹性机制的约束，从而在弹/塑性界面上形成残余应力。当裂纹尖端向前延伸后，

这些发生了塑性形变的延续颗粒便进入了裂纹尖端尾部区域，裂纹两相对开裂面间存在的自由空间

为残余应力的释放提供了条件，这在本质上就相当于两个相对开裂面上施加了一个使裂纹闭合的应

力，从而提高了裂纹尖端局部的扩展阻力。虽然这种效果在上面所讨论的 Al2O3Mo 复合材料中表

现得并不显著，但这一分析显然为陶瓷材料的增韧提供了一条新的思路。 

这一分析可以普遍地表述为 (参见图 133)：在裂纹尖端附近区域高度集中的应力作用下，裂纹

尖端前部局部区域内显微结构发生了一些变化，形成了“损伤区”。这个损伤区的特征是具有潜在

的体积膨胀趋势，只是因为受到周围介质的约束，体积膨胀实际上并没有发生或者至少并没有完全

发生。这样一来，这个损伤区就对周围介质产生了一个压应力作用。当裂纹尖端逐渐延伸趋近这个

损伤区时，压应力作用将使得裂纹尖端局部扩展阻力增大。而当裂纹尖端进入到这个损伤区后，裂

纹两相对开裂面间存在的自由空间为损伤区潜在的体积膨胀提供了发生的条件，随后发生的体积膨

胀在两个相对开裂面上施加了一个使裂纹闭合的应力，使得裂纹扩展阻力继续提高。注意到随着裂

纹的扩展，裂纹尖端前缘原本没有损伤的区域会因为应力集中效应而损伤，这就使得裂纹尖端尾部

区域的损伤区变得越来越大。直到裂纹张开位移达到一个临界值、滞后的体积膨胀完全释放而丧失

对裂纹面施加压应力的能力，这时裂纹尖端尾部的损伤区形状及大小就不再随裂纹的扩展而进一步

变化。在文献中，裂纹尖端前部区域形成的损伤区通常称为前过程区 (Frontal Zone)，前过程区移到

裂纹尖端尾部之后称为过程区 (Process Zone)，过程区在发育过程中称为部分过程区 (Partial Zone)，

最后形成的形状及大小不再发生变化的过程区则称为发育完善的过程区 (Well-Developed Zone)。 

 

 
图 133 过程区增韧示意图 

Figure 133 Schematic of process zone toughening 
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显然，和桥接区屏蔽效应一样，过程区屏蔽

的一个直接结果也是使材料的断裂韧性得到提

高。图 133 中相应示出了过程区发育过程中裂纹

扩展阻力的变化情况。可以看出，随着过程区尺

寸的增大，裂纹扩展阻力逐渐增大，直至过程区

发育完全，裂纹扩展阻力达到最大值。 

到目前为止，在实际材料中观察到的能够导

致过程区屏蔽效应的显微结构因素大致可以分

为如图 134 所示的四大类：(a) 位错云；(b) 微

裂纹；(c) 相变；(d) 延性第二相颗粒。 

延性第二相颗粒导致的过程区屏蔽效应我

们在本小节一开始就进行了分析。在实际材料中，

弥散在脆性基体中延性第二相颗粒的桥接效应

相当于过程区屏蔽效应而言一般更为显著，因此

很少有学者对延性第二相颗粒导致的过程区屏

蔽效应开展研究。而对于以共价健和 (或离子键) 

为主要键合类型的脆性陶瓷来说，室温下表现出

显著的位错活性是特殊情况而不是普遍情况，因

此在实际材料中很少观察到位错云屏蔽效应的

实例，只是偶尔的理论研究才会涉及到单晶中出

现的一些例子[236,237]。 

陶瓷材料的断裂韧性 (或断裂表面能) 因

微裂纹形成而有所提高的现象早就引起过学者

们的关注 (参见 2.2.3 节)，但是这种早期的关注

更多地只是集中在材料内部由于内应力而导致

的微开裂现象方面[25,238,239]。而微裂纹增韧研究

的则是由于外加应力引起的局部弹性应力场导

致的主裂纹尖端附近微开裂现象。为区别起见，

我们把后者称为应力诱导微开裂，而相应地，微

裂纹增韧更严格地说就应该称为应力诱导微裂

纹增韧。直到上世纪末，真正被确认为具有微裂

纹增韧机制的陶瓷材料并不多，只有单斜相 ZrO2 增韧 Al2O3
 [240]、SiC 增韧 TiB2

[241]、B4CTiB2 复合

材料[242]等寥寥可数的几种。其中，单斜相 ZrO2 增韧 Al2O3 后来被证实尽管存在有应力诱导微裂纹增

韧机制存在，但材料中占主导作用的增韧机制仍然是相变增韧[243]。Faber 等人[244]曾经研究过 Al2O3

增强硼硅酸盐玻璃的增韧行为，高灵敏度密度测试结果表明，在经受了外力作用之后这种玻璃的密

度出现了下降趋势，据此认为这种玻璃中存在微裂纹增韧机制，但是这一结论的可靠性一直没有得

到进一步证实。 

因此，本文将主要讨论陶瓷材料中应用过程区增韧原理较为成功的一个具体例子  相变增

韧。关于微裂纹增韧的理论分析则可以参阅 Evans 和 Faber [245]于 1984 年以及 Hutchinson [246]于 1987

年先后发表的两篇论文以及其他相关文献[247,248]。 

 

 
图 134 过程区增韧机制 

Figure 134 Schematics of process zone  
toughening mechanisms 
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6.2.2 相变增韧 

关于相变增韧的研究主要是围绕着 ZrO2 的相变特性展开的。ZrO2 是一种耐高温氧化物，其熔点

高达 2680C。纯 ZrO2 一般具有三种晶型，分别为立方结构 (c)、四方结构 (t) 和单斜结构 (m)。其

中，单斜相是 ZrO2 在常温下的稳定相，而立方相则是高温稳定相。 

ZrO2 由四方相向单斜相的转变具有三个基本特征。首先，这一相变过程属于马氏体型相变，是

一类无扩散型相变；其次，四方相转变为单斜相的过程中，通常伴随有大约 8% 的剪切应变和约 3 ~ 

5%的体积膨胀；第三，四方到单斜的可逆相变温度可以通过在 ZrO2 基体中添加适量的其他氧化物 

(如 Y2O3、CaO、MgO、CeO2 等) 而加以调整。这三个基本特征中的最后一个使得我们可以通过调

整材料组成，使一般只能在较高温度下稳定存在的四方相 ZrO2 在烧结的冷却阶段一直稳定保持到室

温而不向单斜相转变。这样，当含有四方相 ZrO2 的材料在受到外力作用时，裂纹尖端前部区域内的

四方相 ZrO2 颗粒将在外力作用下发生 t  m 相变，而相变引起的体积膨胀就将对裂纹尖端产生屏蔽

作用，从而获得增韧效果。这就是借助于 ZrO2 的相变特性对陶瓷材料进行增韧设计的基本出发点。

自从 1975 年 Garvie、Hannink 和 Pascoe 三人[249]合作用了一个极富鼓动性的标题 《陶瓷钢？》

 在《自然》杂志上发表了一篇文章首次较为完整地提出这一观点以来，通过将四方相 ZrO2 颗

粒弥散在立方相 ZrO2 以及其他氧化物、碳化物或氮化物中，人们陆续制备出了一系列新型的高韧性

陶瓷材料[250252]；相应地，对相变增韧机制进行的断裂力学分析也得到了迅速的发展。作为较早的

一项关于相变增韧的较为系统研究，Lange 于 1982 年发表的一组文章[253257]具有一定的参考价值。 

研究相变增韧问题时采用 Eshelby [258]于 1957 年提出的一种处理夹杂问题的分析方法是较为有

效的。Eshelby 提出的分析方法可以通过一系列假想的操作来实现：第一步，在基体中裂纹尖端附近

区域挖出一块体积足够大的材料，并假想在不受任何应力作用的前提下，这块挖出体中所有的可相

变粒子都发生了相变。如果挖出体中可相变粒子的体积分数为 Vt，而相变引起的体积应变为T，则

挖出体因相变而产生的总应变体积分数为 VtT；第二步，由于体积膨胀的缘故，将挖出体重新放回

基体中它原来所在的位置时就必须对其施加一个等静压力 p，使其恢复到原来的大小。根据 Hooke

定律，这个等静压力的大小可由下式给出： 

 




13

z
T

t EV
p  (121)

式中的 Ez为挖出体在发生了相变之后的弹性模量，这个弹性模量在数值上与基体的弹性模量是不一

样的。 

Eshelby方法的第三步是将这个受到了等静压力 p作用的挖出体重新放回到基体中它原来所在的

位置处，而后将外加的等静压力卸去。这时，挖出体与基体的界面处将产生一个相互约束的作用力。

一般说来，基体与挖出体之间的约束力的确定是十分复杂的，它取决于多方面的因素，包括挖出体

的形状、挖出体中可相变粒子的含量、相变应变量以及挖出体和基体的弹性性质等。如果我们能够

确定这个约束力的具体形式，就完全可以直接写出相变过程引起的过程区增韧效果K 的具体表达式。 

关于相变增韧的第一个断裂力学理论模型  McMeekingEvans 模型就是在上述的 Eshelby

方法基础上于 1982 年导出的[259]。在这一模型中，过程区在裂纹尖端尾部对两个相对开裂面施加的

压应力被认为是由 Eshelby 方法所确定的基体与挖出体间的约束力提供的。对于存在一个发育完全

的过程区的情况，McMeeking 和 Evans 经过严格的推导得到了相变增韧效果的具体表达式为： 






1

22.0 T
t

RT
hEV

K  (122)
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这里我们用下标“RT”表示相变 (Transformation) 对裂纹扩展阻力的贡献。 

这样一来，材料最终的断裂韧性就可以表示为： 






1

22.0 T
t

R0IC
hEV

KK  (123)

上面两式中，E 为基体的弹性模量，h 为过程区尺寸 (参见图 133)。 

过程区尺寸 h 是反映显微结构对材料断裂韧性影响的一个重要参数。很显然，h 的大小应该与

马氏体相变的某个临界条件有关。在 McMeekingEvans 模型中，这个临界条件被表示为马氏体相变

的成核应力c。假设过程区中所有的可相变粒子在c作用下都发生了不可逆相变，则 h 由下式给出： 

  2

c

IC
2

12

13











 K

h  (124)

必须注意的是，McMeekingEvans 模型只考虑了相变引起的体积膨胀对裂纹尖端的屏蔽作用，

而实际上，ZrO2 的 t  m 相变过程同时还伴随有一定程度的剪切应变。考虑了剪切应变影响后，式 

(122)中的系数 0.22 需要修正为 0.38 [260]，即： 






1

38.0 T
t

RT
hEV

K  (125)

由 McMeekingEvans 模型可以看出，相变导致的过程区增韧效果主要取决于相变的成核应力c

和过程区尺寸 h。而根据 Eshelby 分析方法，以相变区与基体界面上的约束力的形式表现出来的c

实质上是与相变区的形状有关的。因此，相变区几何形状的描述便成为评价相变增韧效果的极为重

要的手段之一。 

对两种部分稳定 ZrO2 陶瓷 (Partially Stabilized Zirconia，PSZ) 进行研究所得到的结果[260]示于图

135。图中的数据点是分别借助于 X射线衍射技术、透射电镜以及一些常规的力学性能测试技术得

到的，而图中的两条直线则分别为由式 (122) 和式 (125) 预测得到的结果。显然，McMeekingEvans

 

 
图 135 两种 PSZ 材料增韧效果实测值与理论预测结果的对比[260] 

Figure 135 Comparison between the experimental results of KRT and the theoretical predictions for  
two kinds of PSZ ceramics [260] 
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模型尽管能够较好地预测出材料韧性随相变区几何特征而变化的基本趋势，但在预测 KIC 具体数值

方面仍存在着较大的误差。此外，实验数据与式  (125) 预测结果之间的吻合也并不一定说明

McMeekingEvans 模型在这一例子中产生偏差的原因肯定就在于它忽略了相变的剪切效应。事实上，

裂纹尖端前部 tZrO2 颗粒的存在还有可能导致裂纹偏转、微开裂以及晶粒桥接等一系列效应，在具

体分析实验数据时，这些效应也是不可忽视的。 

 

 
图 136 MgPSZ 材料 CT 试样中切口引进的裂纹表面双光干涉照片，示出了 (a) 切口和 (b) 裂纹尖端处

因为相变诱发膨胀所导致的表面隆起。每一个条纹代表了相对于光的半波长 ( 0.25 m) 的高度变化。在

切口前面条纹轮廓图案的增宽对应于相变区的瞬变生长。视场宽度 2500 m。(c) 切口与裂纹尖端之间的

位置处拉曼谱信号随离开裂纹平面距离的变化曲线，表示了四方到单斜转变的强度[261] 
Figure 136 Two-beam optical interference micrographs of surface of notch-induced crack in CT specimen of 
Mg-PSZ showing surface uplift associated with transformation-induced dilation at (a) notch and (b) crack tip. 

Each fringe represents height change of half-wavelength of light ( 0.25 m). Broadening fringe contour pattern 
ahead of notch measures transient evolution of transformation zone. Width of field 2500 m. (c) Raman 

spectroscopy signal as function of scan distance from crack plane at intermediate location between notch and 
crack tip, indicating strength of tetragonal-to-monoclinic transition [261] 
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显然，只有通过对相变区的微观特征进行观

察并结合相关断裂力学测试才能确定相变增韧机制是否在裂纹扩展过程中发挥了作用。以 MgPSZ

为例，图 136 较好地揭示了 MgPSZ 材料中滞后的 t  m 相变[261]。照片所示为一个具有切口裂纹的

试样表面，采用双光干涉法测得，干涉条纹对应于裂纹尖端尾部区域内残余膨胀在表面处释放所导

致的隆起。由这些条纹图案可以直接估算出区域的宽度和瞬变区的长度 (~ 1 mm)。图中同时示出的

还有同一裂纹处四方相和单斜相的拉曼探针信号。与裂纹面相对应的这些信号的空间变化直接与干

涉条纹的空间变化相关联。这些观察结果很好地证实了在裂纹尖端附近区域确实发生了 t  m 相变。 

图 137 给出了与上述研究所用材料相似的另一种 MgPSZ 陶瓷的断裂数据[2]。随着老化时间的

延长，材料的断裂韧性和强度都是先呈现增大趋势，在到达一个最大值后开始降低。我们把在最大

值之前、在最大值处以及在最大值之后的材料老化状态分别称为欠老化 (Under-Aged) 状态、峰值老

化 (Peak-Aged) 状态和过老化 (Over-Aged) 状态。采用透射电镜进行的显微结构观察 (图 138) 表明

老化处理的作用是使得相变淀析物粗化。在起始阶段，这一粗化通过明显地降低颗粒相变的临界应

力而使得材料的断裂韧性提高。但是，当淀析物尺寸达到一定值时，相变会自发发生，增韧效果就

失去了。 

不同程度老化处理后同一材料的 R曲线如图 139 所示。裂纹扩展阻力的提高在峰值老化状态下

最为突出。这一提高趋势一直延伸到裂纹扩展量达到约 1 mm，与从图 136 直接测得的瞬变区长度一

致。即使是过老化的试样也表现出了一定程度的 R曲线行为，但是在这种情况下，增韧并不仅仅是

由相变导致的。如图 140 所示，严重过老化的试样中可以看到裂纹扩展路径上粗化的颗粒导致的明

显裂纹偏转和裂纹桥接。 

除了 ZrO2 之外，利用压电陶瓷颗粒的应力诱导铁电畴反转也可以获得类似的过程区增韧效果。

图 141 示出了添加 BaTiO3 颗粒对 Al2O3 断裂韧性的影响规律[262]，可以看出适量 BaTiO3 颗粒的加入

 

 
图 137 MgPSZ 陶瓷的 (a) 断裂韧性和 (b) 强度

随 1400C 老化时间的变化关系[2] 
Figure 137 (a) Fracture toughness and (b) strength of 

Mg-PSZ as functions of aging time at 1400C [2] 

 

 
图 138 MgPSZ 的透射电镜照片，显示立方基质中

未相变的四方相淀析物[2] 
Figure 138 Transmission electron micrograph of 

Mg-PSZ showing untransformed tetragonal 
precipitates in cubic matrix [2] 
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极大地提高了 Al2O3 的断裂韧性 KIC。Chen 等人[262]认为：导致 KIC增大的根本原因可以在于裂纹尖

端处的应力集中将诱发 BaTiO3 发生电畴转向，从而引起应变失配。后续的研究发现，将 BaTiO3
 [262264]、

Nd2Ti2O7
 [265]、LiTaO3

 [266] 等分别加入 Al2O3 基体中均获得了较好的增韧效果。在包括 MgO [267]、ZrO2
 

[268270]、La2Zr2O7
 [271]、锆钛酸铅压电陶瓷 (PZT) [272]、羟基磷灰石 (Hydroxyapatite, HA) [273] 以及玻

璃[274]等在内的其他脆性基体中添加铁电第二相颗粒也观测到了断裂韧性提高的现象。但是研究发现，

在这些含有铁电第二相颗粒的材料中，电畴转向引起的应变失配往往只是众多增韧机制中的一种，

诸如前面提及的裂纹偏转、裂纹桥接、裂纹分叉等对材料韧性也有比较显著的贡献。因此，应力诱

导铁电畴反转在理论上虽然是一种增韧机制，但在实际应用中效果似乎有限。 

关于铁电第二相颗粒增韧的机理分析及应用情况，可以参阅 Verma 等人近期发表的综述[275]。 

 

  

图 140 过老化 MgPSZ 中粗化的淀析物导致了 
明显的裂纹偏转和桥接[2] 

Figure 140 Strong crack bridging and deflection due to 
coarsened precipitates in over-aged Mg-PSZ [2] 

图 141 xBaTiO3(1x)Al2O3陶瓷的断裂韧性[262] 
Figure 141 Fracture toughness of xBaTiO3-(1x)Al2O3 

ceramics [262] 

 

 
图 139 欠老化、峰值老化以及过老化的 MgPSZ 材料的 R曲线[2] 

Figure 139 Measured R-curves for Mg-PSZ [2] 
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事实上，对于含 ZrO2 四方相的材料也有类似的现象发生，并不是含 ZrO2 四方相的材料中的主

要增韧机制都是相变增韧。以 ZrO2莫来石体系为例，Cui 等人[276]在对文献报道结果进行了综合分

析的基础上，总结出在这个体系中 ZrO2 可能会通过多种机制对材料产生增韧或增强效果 (图 142)。

图 142 (a) 及图 142 (b) 所示分别为前面提及的相变增韧机制和微裂纹增韧机制。图 142 (c) 所示则

为存在于晶界处的 ZrO2 颗粒起到增强晶界作用。如果 ZrO2 的 t  m 发生在材料表面，则由于相变

而导致的表面压应力则起到了表面强化作用 [图 142 (d)]。 

7 裂纹扩展阻力曲线 

本文的最后一章讨论一下裂纹扩展阻力曲线，或者称为 R曲线。前面的讨论指出，通过裂纹尖

端屏蔽效应而导致的增韧将使得材料表现出 R曲线行为，因此 R曲线的测定就成为了评价材料增

韧效果的手段之一；而如何通过对 R曲线的分析直接评价增韧效果，则是本章的讨论重点。 

7.1 裂纹扩展阻力曲线的测定 

7.1.1 切口技术 

关于陶瓷材料 R曲线最早的研究可能出现于 1977 年，当时 Hubner 和 Jillek [277]报道了在多晶氧

化铝陶瓷中观察到的 R曲线行为。如图 143 所示，采用单边切口梁试样在极低的速率 (5 m/min) 下

对试样进行加载，记录荷载位移曲线。当荷载达到某一个临界值 P0 时，切口端部的尖锐裂纹 (参

见 3.2.1 小节) 开始发生扩展，从而导致荷载位移曲线偏离线性，而此时对应的裂纹尺寸则可以借

 

 
图 142 ZrO2颗粒对莫来石基体的增韧增强： 

(a) 相变增韧；(b) 微裂纹增韧；(c) 晶界强化；(d) 表面压应力强化[262] 
Figure 142 Reinforing mulllite matrix bu adding ZrO2: (a) stres-induced toughening; (b) microcracking 

toughening; (c) grain boudary strengening; (d) suface compression strengthening [262] 
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助于柔度标定加以确定。通过对一系列试样在荷载不低于 P0 但不高于断裂荷载范围内进行测试，即

可获得裂纹扩展阻力随裂纹尺寸的变化关系曲线，即 R曲线。 

尽管 Hubner 和 Jillek 这一工作所得到的一些结论在现在看来已经过时，但这一工作中所描述的

实验细节为后来采用切口试样测定陶瓷材料 R曲线提供了很好的指导。5.3.1 小节中提到的

KnehansSteinbrech 实验[174]就是采用类似的方法进行的。 

之后，Steinbrech 等人[278]对这一方法进行了一次较为全面的研究，仔细分析了加载速率、切口

深度、试样尺寸以及材料晶粒尺寸等对 Al2O3 陶瓷 R曲线测试结果的影响。 

图 144 (a) 所示为在加载速率为 10 m/min 和 1000 m/min 下分别测得的 R曲线，可以看出，

在高速加载的条件下，裂纹扩展阻力迅速提高并很快趋近于一个平台值，而在低速加载时，R曲线

则表现出了一个持续缓慢增大的趋势。 

 

 
图 143 可控断裂实验获得的荷载位移曲线[277] 

Figure 143 Load-displacement curve of a controlled fracture test [277] 

 

 
图 144 加载速率对 Al2O3陶瓷实测 R曲线的影响[278] 

Figure 144 Effect of loading rate on the measured R-curves for Al2O3
 [278] 
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图 144 (b) 则给出了在 10 m/min 加载速率下测得的裂纹扩展速率。值得注意的是，在整个测试

范围内裂纹扩展速率基本维持在 3  104 m/s 这一水平。早在上世纪 60 年代中后期就有研究[279,280]

发现，在外部环境作用下，裂纹在亚临界状态 (KI < KR0)下也会发生一定程度的缓慢扩展 (参见延伸

阅读材料 E)，但扩展速率一般在 105 m/s ~ 107 m/s 以下。图 144 (b) 所示的结果表明，Steinbrech

等人所观察到的裂纹扩展应该与外部环境的无关，是一种稳态裂纹扩展。Steinbrech 等人并没有对图

延伸阅读材料 E：裂纹的缓慢扩展 

Wiederhorn对钠钙玻璃DCB试样施加一个恒

定荷载作用，测定了在湿度为 50% 空气中裂纹扩

展量 a 随试样承载时间 t 的变化关系曲线。图

E1 所示实验结果表明：在试样断裂之前，裂纹发

生了一定程度的扩展。这一裂纹扩展不同于裂纹

稳态扩展。首先，这类裂纹扩展与时间有关，而

失稳扩展或稳态扩展都是与时间无关的；其次，

这类裂纹扩展经历了一个加速过程，从开始扩展

时的低于 1010 m/s 一直加速到断裂前 101 m/s 以

上。这种加速扩展在稳态扩展过程中一般是观察

不到的。这类新的裂纹扩展现象称为裂纹的缓慢

扩展。裂纹缓慢扩展的最终结果也是失稳扩展，

但缓慢扩展中的裂纹并不是一种处于平衡状态下

的裂纹，其扩展的动力比稳态扩展所需的动力 KIC

低，而且一般情况下随裂纹扩展量的增大而增大，

最终达到 KIC而过渡到失稳扩展。因此，在早期的

陶瓷材料断裂力学研究中，裂纹的缓慢扩展通常

也称为“亚临界扩展”。显然，裂纹的缓慢扩展将

导致材料断裂破坏的滞后效应。对于这种滞后的

断裂破坏现象，我们称之为“延迟破坏”。 
 

 
图 E1 玻璃在空气中的裂纹扩展速率 
Figure E1 Crack velocity of glass in air 

 
大多数多晶陶瓷材料在特定条件下都会表现

出裂纹缓慢扩展行为，其裂纹扩展速率 v 与裂纹

尖端应力场强度 KI 之间的关系一般表现为如图 

E2 所示形式。注意到在 O 区与 I 区的交界处裂纹

扩展速率 v 直线上升，而当 KI略小于 Kth时 v 几

乎趋近于零。这说明只有当 KI达到或超过某一极

限值 Kth时裂纹才有可能发生缓慢扩展。这个极限

值称为材料的裂纹缓慢扩展门槛值。 
 

 
图 E2 典型裂纹扩展 v  KI 曲线 

Figure E2 Typical v  KI curve 
 
当裂纹尖端处应力场强度 KI 处于 Kth 与 KIC

之间时，裂纹发生缓慢扩展。由于进入到 II、III

两区之后裂纹扩展速率较高，裂纹由初始尺寸扩

展到临界状态所需的时间基本上可以由 I 区的裂

纹扩展时间决定。因而大量的工作便主要集中在

对 v  KI曲线 I 区的研究上。在这一区域， vKI

关系可以用一个经验关系式描述如下： 

NAKv I                           (E1)

式中的 A、N 在给定的条件下均为常数，用于描

述材料中裂纹缓慢扩展的特性，通常称为裂纹缓

慢扩展参数，其中 N 又称为裂纹缓慢扩展指数。

 
参考文献 : WIEDERNHORN SM. Influence of 
water vapor on crack propagation in soda-lime glass 
[J]. Journal of the American Ceramic Society, 1967, 
50: 407414. 
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144 (a) 所示的加载速率效应进行解释，但从裂纹扩展动力学角度考虑，较快的加载速率可能会加速

裂纹扩展，因此在此后的研究[191,196,281]中，极低的加载速率几乎成为了切口试样测定阻力曲线行为

的标配。但是图 144 (a) 所示结果还是值得重视的：加载速率一定会在某种程度上影响 R曲线的形

状；在足够高的加载速率下，裂纹的稳态扩展可能会被抑制，从而使得断裂力学方法测得的 R曲线

变得十分陡峭。 

采用不同初始切口深度 a0 的试样测得的 R曲线示于图 145。可以看出，初始切口深度对 R曲

线测定结果有很大的影响，不同初始切口深度所对应的 R曲线彼此分离。图 146 示出了具有不同高

 

 
图 145 初始切口深度对 Al2O3陶瓷实测 R曲线的影响[278] 

Figure 145 Effect of initial notch depth on the measured R-curves for Al2O3
 [278] 

 

图 146 试样高度对 Al2O3实测 R曲线的影响[278] 
Figure 146 Effect of specimen height on the 

measured R-curves for Al2O3
 [278] 

图 147 晶粒尺寸对 Al2O3实测 R曲线的影响[278] 
Figure 147 Effect of grain size on the measured 

R-curves for Al2O3
 [278] 
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度 W 但 a0/W 相同 (a0/W  0.6) 的情况下测得的一系列 R曲线，这是所有的曲线几乎都重合在了一

起。结合图 145 和图 146 似乎可以认为：裂纹扩展阻力应该与初始裂纹尺寸 a0 无关，而是取决于裂

纹扩展量 a (= a  a0) 或相对扩展量 a/W。 

Steinbrech 等人[278]所考虑的最后一个影响因素是晶粒尺寸。如图 147 所示，大晶粒材料显然比

小晶粒材料具有更明显的阻力曲线行为。这一点在后续的研究中得到了广泛的证实，并由此发现了

大晶粒的桥接现象。 

应用于断裂力学参数测定的其他一些切口试样 (如 V 形切口试样[281]、双悬臂梁试样[282,283]、紧

凑拉伸试样[284,285]等) 后来也陆续被证实可以用于 R曲线测定。 

7.1.2 压痕裂纹技术 

相比于切口试样来说，压痕试样在陶瓷材料 R曲线测定中的应用似乎更为普遍。这可能与压痕

裂纹本身具有稳定平衡状态这一特征 (参见 3.3.3 小节) 有关；此外，相比于切口试样来说，压痕裂

纹的尺寸可以直接从试样表面量测，免去了繁琐的柔度标定程序，因此更为简便。另外，最为重要

的一点是：相比于切口试样中的人工裂纹来说，压痕裂纹更小的尺寸使得我们可以测出材料中固有

裂纹尺寸范围内或附近的阻力曲线，因此可以更好地揭示材料的本征特性。 

在 5.1.2 小节中提到的 Lawn 等人的实验[169]事实上可以看做是一种借助于压痕弯曲梁强度变化

间接测定 R曲线的方法。当然，采用这一方法间接测定 R曲线需要一个假定的前提条件，即“显

微结构驱动力”也可以如压痕残余应力一样近似处理为一个作用在压痕中心处的点力 [式 (86)]，而

这一近似处理实质上就相当于事先规定了裂纹尖端尾部闭合应力的函数形式。这显然是不合理的。 

Krause [286]通过假定材料的裂纹扩展阻力 KR与裂纹尺寸 c 之间存在一个幂函数关系， 

mkaK R  (126)

借助于 3.3 节中介绍的压痕断裂力学理论导出了由压痕弯曲梁强度计算幂函数中待定参数 k 和 m 的

 

 
图 148 具有不同气孔率的 25 wt% SiC 晶须增韧 Al2O3陶瓷的阻力曲线[287] 

Figure 148 R-curves for the 25 wt% SiC-whisker-reinforced Al2O3 with different porosities [287] 
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公式，并将这一方法用于测定 Al2O3
 [286]以及具有不同气孔率的几种 SiC 晶须增韧 Al2O3

 [287]。这一方

法也被其他学者[288,289]分别用于研究另外一些材料的阻力曲线行为。图 148 给出了由这一改进的方法

得到的 SiC 晶须增韧 Al2O3 陶瓷 R曲线。可以看出，气孔率的降低使得材料的阻力曲线整体向高阻

力方向移动，但对曲线斜率的影响极为微弱。 

需要指出的是，尽管采用幂函数 [式(126)] 描述阻力曲线可以较好地解释压痕弯曲梁的强度特

征，但是 Krause 的这一工作仍然是经验性的，因为幂函数的应用相当于预先确定了裂纹尖端尾部区

域闭合应力的作用方式。 

Anderson 和 Braun [290]于 1990 年报道的一项工作则采取了另一种思路。如图 149 所示，Anderson

和 Braunc 采用相同荷载在压痕弯曲梁受拉面上压制了若干个 Vickers 压痕，并确保每一个压痕中都

有一条裂纹垂直于拉应力作用方向。压痕试样在高温下退火消除残余应力后进行四点弯曲断裂实验。

因为试样只从一条裂纹处发生，而试样表面上的其他压痕裂纹也相应发生了扩展。根据这些“幸存”

裂纹的尺寸以及试样的断裂应力即可计算出“幸存”裂纹尖端在试样断裂时的应力场强度，进而确

定 R曲线。这里需要说明的是，如图 149 所示的构型并不是 Anderson 和 Braunc 首创，而是由 Cook

和 Lawn [291]在 1983 年提出的，当然当时的 Cook 和 Lawn 只是希望通过这一构型间接地测定弯曲梁

断裂时的压痕临界尺寸以直接计算断裂韧性。 

 

 
图 149 CookLawn 方法用压痕试样受拉面示意图 

Figure 149 Schematic of the tensile surface of the indented specimen used in Cook-Lawn method 

 

 
图 150 采用压痕弯曲梁测得的 YTZP 陶瓷阻力曲线[290] 

Figure 150 R-curve measured with indentation bending method for Y-TZP ceramic [290] 
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图 150 给出了 Anderson 和 Braun [290]采用上述方法对一种 Y2O3 稳定的四方 ZrO2多晶 (YTZP) 

陶瓷测得的 R曲线。可以看出，随着裂纹的扩展，裂纹扩展阻力从起始值快速提高到失稳值 (即这

一方法所测得的最大值)。这一趋势是合理的，因为 YTZP 陶瓷通常具有一个较小的相变区尺寸。

图 150 中的斜直线是根据 Hutchinson 模型[292]预测得到的结果，理论预测与实验结果之间存在一定的

可比性。 

由图 150 确定的该材料断裂韧性约为 7.5 MPam1/2，这一数值远高于 V 形切口技术测得的结果 

(5.9 MPam1/2)。Anderson 和 Braun 认为造成这一偏高的断裂韧性测试值的根本原因可能在于对裂纹

形状的假设：在计算 KR时假定了 Vickers 压痕裂纹呈半饼状，而在实际材料中这条裂纹可能更应该

处理为一个半椭圆形。为了证实这一点，他们对一个用 500 N 荷载压制了压痕裂纹的试样表面进行

了抛光处理，每去除一定厚度之后量测了抛光面上压痕裂纹的尺寸，结果如图 151 (a) 所示。显然，

这个裂纹是一个半椭圆形，其 a/c 比约为 0.7。根据这一观察，采用半椭圆形裂纹假设 [图 151 (b)] 重

延伸阅读材料 F：半椭圆形表面裂纹应力场强度 

外加应力a 对半椭圆形表面裂纹尖端的应力

场强度的贡献可以写成： 

Q

a
MK


 aea 

            

(F1) 

式中的 Me 和 Q 分别为表面修正因子和裂纹形状

因子。 
 

 
图 F1 半椭圆形表面裂纹 

Figure F1 Semi-elliptical surface crack 
 
对于脆性材料，在断裂强度远远小于屈服强

度的前提下，裂纹形状因子 Q 近似为第二类完整

椭圆积分，即： 

22/1
2

2

2
2 dsincos



























  

c

a
Q

   

(F2) 

式中的 a、c 和的含义参见图 F1。 

与裂纹形状因子 Q 相比，表面修正因子 Me 

的计算则困难得多。对于高度为 W、宽度为 B 的

弯曲试样受拉面上的表面半椭圆形裂纹，在 0 < 

a/c  1.0、0  a/W 1.0、2c/B < 0.5 及 0    的
范围内，Newman 和 Raju 给出了 Me 的一套近似

计算公式。其中，2c/B 变化导致的 Me变化不超过

万分之一，可以忽略不计。 

根据 NewmanRaju 公式计算得到的 Me 随

a/c、a/W 及 的变化关系示于图 F2。可以看出，

裂纹的椭圆度 (即裂纹深度与长度之比 a/c) 的变

化将直接影响到 KI的计算准确性。 
 

 
图 F2 Me随 a/c、a/W 及 的变化关系 

Figure F2 Variation of Me with a/c, a/W and   
 

 
参考文献: NEWMAN JC, RAJU IS. An empirical 
stress-intensity factor equation for the surface crack 
[J]. Engineering Fracture Mechanics, 1981, 15: 
185192. 



第 56 期 《现代技术陶瓷》 Advanced Ceramics, 2021, 42 (56): 287428  407 
 

 

新计算了 KR，结果同时示于图 150。这时，由阻力曲线确定的材料断裂韧性为 6.3 MPam1/2，接近于

V 形切口技术测得的结果。 

压痕裂纹形状是采用压痕技术测定 R曲线的一个关键问题。由延伸阅读材料 F 可知，裂纹扩展

过程中椭圆度 (即裂纹深度与长度之比 a/c) 的变化将直接影响到 KI 的计算准确性。因此，在应用

Anderson 和 Braun 方法以及其他借助于压痕裂纹扩展进行 R曲线测定的过程中，一些作者[293295]

对压痕裂纹形状给予了一定程度的重视。 

事实上，我们也可以在弯曲实验过程中直接从弯曲梁受拉面上同步观察裂纹的扩展情况，进而

建立 R曲线。这一思路可以借助于图 152 加以说明：如果材料没有阻力曲线行为，则其扩展阻力行

为在图中表现为一条由 KR = KIC决定的水平线；而对于具有阻力曲线行为的材料来说，裂纹扩展阻

力表现为裂纹尺寸的增函数，如图中的实线所示。考虑一条位于弯曲梁受拉面上的压痕裂纹，根据

标准压痕断裂力学理论，这条裂纹将同时受到外加应力和压痕残余应力的作用，其中外加应力在裂

纹尖端产生的应力场强度 Ka随裂纹尺寸 c 的增大而增大，而压痕残余应力在裂纹尖端产生的应力场

强度 Kr则随 c 的增大而减小；二者的叠加便使得总的应力场强度 KI (= Ka + Kr) 在图 152 中表现为一

条具有最小值的曲线，这条 KIc 曲线随着外加应力的提高而整体向高 KI方向移动。对于没有阻力曲

 

 
图 151 (a) 对一个 500 N 荷载压制的压痕裂纹逐级抛光后观察到的裂纹形貌，水平线代表裂纹所在位置； 

(b) 半椭圆形裂纹近似[290] 
Figure 151 (a) Subsurface crack geometry obtained by stepwise polishing of a 500 N indentation. Horizontal 
lines represent crack traces observed during sectioning. (b) Semielliptical crack geometry approximation [290] 

 

 
图 152 压痕裂纹系统应力场强度随裂纹尺寸的变化关系 

Figure 152 Stress-field intensities as functions of crack size for indentation cracks 
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线行为的材料，当外加应力达到一个临界值f

时，KIc 曲线将与由 KR = KIC决定的水平线相

切，此时满足断裂判据式 (82b)，试样发生断裂。

此时，压痕裂纹已经从初始尺寸 c0 扩展到了临

界尺寸 cc。前面的讨论已经指出，压痕裂纹由

c0扩展 cc这一过程是一个稳态扩展过程。显然，

对于具有阻力曲线的材料来说，这一稳态扩展过

程同样也会发生。因此，只要我们在对压痕弯曲

梁进行加载的任何一个时刻量测出受拉面上压

痕裂纹的尺寸，就可以计算出对应于这一时刻的

KR值，从而建立起材料的裂纹扩展阻力曲线。 

Ramachandran 和 Shetty [296]设计了如图 153

所示的一个实验装置，测定了 SiC 晶须增韧

Al2O3 和烧结 Si3N4 两种陶瓷材料的 R曲线，结

果如图 154 所示。两条 R曲线都显示出了裂纹

扩展阻力逐渐增大的趋势，而且随着裂纹尺寸的

增大，裂纹扩展阻力逐渐趋于一个平台值。与前

面所给出的所有 R曲线相比，图 154 所示结果

是裂纹尺寸范围最宽、阻力曲线各种特征最为明

显的，充分显示出了这种原位观察压痕裂纹稳态扩展方法在 R曲线测定方面的优势。这一方法在后

来的许多相关研究中得到了应用[297300]。 

7.2 裂纹扩展阻力曲线的数学描述 

实际材料的 R曲线绝大多数都具有一个共同的特征：随着裂纹的扩展，R曲线的斜率逐渐降低

并最终趋近于零，即 KR最终将达到一个平台值。但是，即便是同一种材料，不同测试技术所测得的

R曲线形状还是有很大的差异。这就使得对 R曲线进行定量的数学描述变得十分困难。文献中曾经

提出了一些不同的经验函数 [301303]用于描述 R曲线。其中，如式 (126) 所示的幂函数形式就是早

期较为普遍使用的一个[286,287,301,304]。但是这一函数形式无法反映出实际材料 R曲线出现渐进值这一

 

 
图 153 用于原位观察 Vickers 压痕裂纹 

稳态扩展的四点弯曲实验装置[296] 
Figure 153 Four-point bending fixture used in 

in-situ measurement of stable extension of 
Vickers indentation cracks [296] 

 

 
图 154 (a) SiC 晶须增韧 Al2O3和 (b) 烧结 Si3N4陶瓷的 R曲线[296] 

Figure 155 R-curves of (a) SiC whisker reinforced Al2O3 and (b) sintered Si3N4 
[296] 
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特征，后来逐渐淡出了学者们的视野。 

相比之下，Ramachandran 和 Shetty [296]提出的一个经验公式似乎具有较强的适用性，至少对于通

过原位观察压痕裂纹稳态扩展建立的 R曲线来说，这个公式似乎能给出一些与显微结构有关的信息。

这个经验公式的最初形式为： 







  

c
KKKK exp)( 0R  (127)

式中，K和 K0 分别为裂纹扩展阻力的上限值和下限值， 是一个裂纹尺寸归一化参数。图 154 中就

给出了将实验数据按这个经验公式进行拟合所得到的曲线 (图中实线所示)，并于幂函数拟合结果 

(图中虚线所示) 进行了比较。显然，这个经验公式对数据的拟合效果比幂函数要更好一些。 

后来的大量研究[297,298,300,305]进一步证实了式 (127) 的适用性。一个典型的例子示于图 155。这

是 Wu 等人[300]采用原位观察压痕裂纹稳态扩展

方法对一种SiC晶须增韧Al2O3陶瓷分别在77 K

和 293 K 下进行测试所得到的 R曲线。图中的

实线即为将裂纹扩展阻力数据按式 (127) 进行

拟合所得到的结果。显然，数据与拟合曲线之间

吻合得很好。 

Gong 等人[294,306]采用了与 Ramachandran 

Shetty工作 [296]中相似的方法测定了一种自增韧

热压 Si3N4 陶瓷的 R曲线，结果如图 156 所示。

与 RamachandranShetty 工作所报道的 R曲线 

(图 154) 明显不同的是，Gong 等人的工作中发

现，R曲线的形状和位置明显依赖于初始裂纹

尺寸，而在 RamachandranShetty 工作中，由不

同初始尺寸裂纹所获得的数据均落在拟合曲线

附近。这一不同应该与这两项工作所考虑的裂纹

 

 
图 155 在不同温度下测得的 SiC 晶须增韧 Al2O3陶瓷 R曲线[300] 

Figure 155 R-curves of SiC whisker reinforced Al2O3 measured at different temperatures [300] 

 

 
图 156 采用退火后的压痕裂纹测得的 

Si3N4陶瓷 R曲线[306] 
Figure 156 R-curves measured with annealed 

indentation cracks for Si3N4 
[306] 
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状态有关：RamachandranShetty 工作中，压痕弯曲梁未经退火处理即直接进行实验；而在 Gong 等

人的工作中，在进行弯曲实验之前对压痕弯曲梁进行了退火处理以消除残余应力，以消除残余应力

场强度确定中存在的不确定性因素。实验前退火以消除残余应力的做法在其他一些作者的工作[286,290]

中也曾经采用过。因为退火消除了压痕残余应力，压痕裂纹尖端的应力场强度由外加应力唯一决定，

Gong 等人在这一点上更接近于单边切口梁的情况，因此所得到的 R曲线 (图 156) 与单边切口梁的

测试结果 (图 145) 有相似之处。如果将如图 156 中的横坐标取为裂纹扩展量 c (= c  c0)，所得到

的曲线 (图 157) 就和 RamachandranShetty 工作中的结果相似了。这似乎说明，残余应力存在与否

对所测得的阻力曲线的表述是有影响的。 

对图 157 与图 154 之间的相似性可以作这么一种解释：考虑到压痕残余应力是由压痕过程引进

的，本质上也属于外部对材料施加的应力，因此在 RamachandranShetty 工作中，压痕裂纹的初始尺

寸相当于是在残余应力场作用下裂纹的扩展量；从这个意义上说，图 154 的横坐标也应该是裂纹扩

展量。如果这个解释成立，则式 (127) 中的裂纹尺寸 c 就应该用裂纹扩展量 c 来代替。据此，可

以将式 (127) 改写为： 







 









  

cc
KKKK expexp)( 0

0R  (128)

进而，注意到图 157 和图 154 所示数据都呈现出了较大的离散性，这似乎意味着每一条压痕裂纹在

扩展过程中所遇到的阻力变化情况各有不同。这是可以理解的，因为在压痕裂纹这个尺度上，材料

显微结构不均匀性的影响肯定存在 (下一小节我们将对这个问题展开进一步的讨论)，因此对同一条

裂纹所获得的数据按式 (128) 进行拟合处理更为合理。 

显然，在式 (128) 中令 c = 0 即可得到裂纹扩展阻力的门槛值 Kth，而借助于式 (128) 应用断

裂判据式 (96b) 则可以确定材料的断裂韧性 KIC以及发生断裂时裂纹的临界尺寸 c*。图 158 给出了

由这一分析过程确定的 Kth及 KIC随初始裂纹尺寸 c0 的变化关系。显然，在所考察的初始裂纹尺寸范

围内，Kth 基本保持为一个常数，而 KIC则随着 c0的增大呈现出一个微弱的降低趋势。导致 KIC呈现

 

 
图 157 图 156 所示数据改用裂纹扩展量c 作为横坐标描述[294] 

Figure 157 Reploting the data showing in Figure 156 using crack extension c as abscissa [294] 
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微弱降低趋势的原因还有待进一步分析，但有一点是确定的，显微结构的不均匀性在这里应该是一

个较为关键的因素。 

在 6.1.2 小节中曾经提到，裂纹在材料发生断裂之前通过稳态扩展所能达到的最大扩展量 (c* = 

c*  c) 称为材料的裂纹容限。图 159 示出了由上述分析得到c*随参数 的变化关系，二者间显著

的线性关系似乎表明参数 可以作为裂纹尖端尾部屏蔽区尺寸的度量。 

Gong 等人[307]又进一步对一系列 Si3N4材料 (包括 SiC 晶须增韧热压 Si3N4、TiC 和 TiN 颗粒共

同增强热压Si3N4以及气压烧结自增韧Si3N4) 进行了类似的实验研究，结果很好地验证了以上结论。 

7.3 裂纹扩展阻力的离散性 

通过上面的讨论不难发现，我们在第三章所提到的所有断裂力学测试技术几乎都可以用于测定

材料的 R曲线，而本章的讨论进行到这里我们尚未涉及直接压痕法在 R曲线测定中应用。在 5.1.2

小节中曾经提到过用直接压痕法测定一系列 30wt% TiC 颗粒增强的 Al2O3 陶瓷断裂韧性的例子，图

103 所示结果实质上就是材料阻力曲线行为的反映。 

图 103 中一个值得注意的细节是：所有的数

据点所附加的误差棒显示，即便是在同一荷载下

进行测试，由直接压痕法得到的 KR 值 (现在可

以认为图 103的纵坐标应该是KR而不是KIC) 也

呈现出了极大的离散性。这可能是关于直接压痕

法测定 R曲线的报道极为少见的原因之一。 

事实上，KR 呈现出离散性是可以理解的。

压痕裂纹的尺寸通常为几十到几百微米。尽管在

宏观上陶瓷材料可以近似处理为一个均匀连续

的弹性体，但是在一个与压痕裂纹尺寸相当的尺

度范围内，其显微结构不均匀性则有可能十分显

著。因而可以想象，在实际测试过程中，在试样

不同位置压制的压痕裂纹的尖端将有可能遭遇

到不同的显微结构特征；相应地，压痕裂纹的最

 

 
图 158 由式 (128) 导出的 Si3N4陶瓷 Kth和 KIC随 c0的变化关系[306] 

Figure 158 Variations of Kth and KIC, yielded from Equation (128), with c0 for Si3N4
 [306] 

 

 
图 159 裂纹容限c*随 值的变化关系[306] 

Figure 159 Variations of the crack tolerance, c*, 
with the experimentally determined  [306] 
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终尺寸也会有所不同。这就使得所测得的压痕韧性值 (或裂纹扩展阻力值) 可能会呈现一定的离散性。

在文献报道的数据中，这种数据离散性的例子比比皆是。Ritter 等人[308]曾经报道了对钠钙硅酸盐玻

璃进行Vickers压痕实验所得到的结果：对于在9.81 N荷载下压制的压痕裂纹，其尺寸的变异系数 (均

方差与平均值之比) 高达 14.4%。在对几种多晶 Al2O3 陶瓷进行的实验中，Franco 等人[309]所得到的

Vickers 压痕裂纹尺寸的变异系数基本上也都在 10% 以上。从统计学角度考虑，如此之大的变异系

数至少会对由 5 ~ 10 个重复性实验所获得的平均值的可靠性产生显著的影响。而从材料评价角度考

虑，如此大的变异系数则可能意味着显微结构不均匀性对测试结果的影响是不容忽略的。 

龚江宏和关振铎[310]采用直接压痕法在不同荷载下对商用钠钙玻璃以及一种 TiC 颗粒增强 Al2O3 

(Al2O3TiC) 陶瓷分别进行了韧性测试。对于玻璃试样，每一个荷载下分别压制了 50 个压痕；对于

Al2O3TiC 试样，每一个荷载下分别压制了 30 个压痕。对于每一个压痕，分别测定了两条径向裂纹

的长度 c1 和 c2，而后将 c1 和 c2 分别代入式 (74) 计算得到 KIC值。这样对于玻璃试样，每个荷载下

得到了 100 个压痕韧性值；对于 Al2O3TiC 试样，每一个荷载下则得到了 60 个压痕荷载值。图 160

 

 
图 160 压痕韧性测试结果的概率分布直方图： 

(a) 玻璃，压痕荷载 19.6 N；(b) Al2O3TiC，压痕荷载 49N [310] 
Figure 160 Probability distribution histogram of the measured indentation toughness:  

(a) soda-lime glass, indentation load of 19.6 N; (b) Al2O3-TiC, indentation load of 49 N [310] 

 

 
图 161 压痕韧性测试结果的累积概率分布函数：(a) 玻璃；(b) Al2O3TiC [310] 

Figure 161 Cumulative probability distribution function of the measured indentation toughness for  
(a) soda-lime glass and (b) Al2O3-TiC [310] 
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给出了部分实验结果。可以看出，在各种情况下测得的压痕韧性值都表现出了显著的离散性。 

图 161 (a) 给出了玻璃归一化压痕韧性 (KIC/KAV，其中 KAV 为同一荷载下所有测试结果的平均

值) 的累积概率分布函数，图 161 (b) 给出了 Al2O3TiC 压痕韧性实测值的累积概率分布函数。可以

看出，对于玻璃，在 5 个不同荷载下测得的归一化压痕韧性累积概率分布曲线几乎完全重合，说明

玻璃的压痕韧性测试结果对压痕荷载不敏感；而对于 Al2O3TiC，压痕韧性累积概率分布曲线则随

着压痕荷载的增大逐渐向高韧性方向平移，显示出了明显的压痕荷载依赖性。 

 

表 3 图 161 所示压痕韧性测试结果的统计分析结果[310] 
Table 3 Statistical analysis results for the indentation toughness data showing in Figure 161 [310] 

Indentation 
load, F /N 

Indentation toughness, KIC / MPam1/2 Weibull parameters 

Minimum Maximum Average K0 / MPam1/2 m 

Soda-lime glass 

  4.9 
  9.8 
19.6 
49.0 
98.0 

0.56 
0.54 
0.52 
0.58 
0.44 

0.98 
0.90 
0.88 
0.89 
0.88 

0.85 
0.77 
0.75 
0.75 
0.73 

0.88 
0.80 
0.78 
0.77 
0.78 

12.1
14.8
13.2
14.4
11.2

Al2O3-TiC 

  49 
  98 
196 
294 

3.23 
3.87 
4.23 
4.28 

6.53 
6.85 
6.71 
6.64 

5.04 
5.29 
5.46 
5.70 

5.4 
5.6 
5.7 
6.0 

 7.22
 9.23
11.52
11.35

 

 

图 160 同时示出了对所有数据分别按正态分布和 Weibull 分布进行分析所得到的概率密度曲线。

显然，与正态分布相比，Weibull 分布似乎更能反映出数据的分布特征，尤其是直方图两侧低概率密

度区的不对称性。对在不同荷载下测得的其它数据进行的分析也得到了类似的结果。因此，假定压

痕韧性测试结果服从以下形式的 Weibull 分布： 
























m

K

K
P

0

Cexp1  (129)

(式中的 K0和 m 均为常数，其中 m 即为 Weibull 模数)，对不同荷载下的测试结果分别进行了拟合分

析，表 3 列出了分析结果。 

图 162 为在 Al2O3TiC 陶瓷表面观察到的不同压痕裂纹发育路径上的一些典型形貌，所有照片

的比例尺是一致的。从这些照片中可以看出，弥散在复合材料中的 TiC 颗粒 (图中浅色相) 尺寸和

形状都存在有较为显著的离散性。对于不同的裂纹，甚至在同一条裂纹的不同位置，显微结构与裂

纹之间的相互作用显然也有所不同。在 Al2O3 基体 (图中深色相) 中，裂纹的扩展路径比较平直，但

偶尔也会发生一定程度的偏转或分叉。这是因为 Al2O3 晶粒尺寸较小 (约为 1 m ~ 3 m )，对裂纹

扩展路径影响相对较小。当裂纹尖端趋近于 Al2O3 晶粒与 TiC 颗粒边界处时，出现了几种不同的情

况，裂纹或直接进入 TiC 颗粒内部并沿原来的方向继续向前扩展，或直接进入 TiC 颗粒内部并发生

一定程度的偏转，或沿着 TiC 颗粒与 Al2O3 晶粒的边界向前扩展。不难理解，在这几种情况下显微

结构对裂纹扩展施加的阻力应该是不一样的。这一现象无疑就是所测得的韧性数据之间产生较大的

差异的根本原因。 
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钠钙硅酸盐玻璃表面压痕裂纹形貌则相对

较为规则，裂纹发育途径基本上保持为一条直线。

即使如此，显微结构不均匀性的影响也应该是存

在的。这些影响中的一个典型因素就是玻璃在制

备过程中所经历的急冷阶段必定要在制品表面

及内部诱发残余热应力。这种残余热应力的分布

严格地说应该是不均匀的。当裂纹尖端处于试样

表面的不同位置时，所受到的残余热应力的影响

相应地也就应该有所不同。 

由上述分析可以对表 3 所列出的统计分析

结果作出一种合理的解释。由于钠钙硅酸盐玻璃

的显微结构相对较为均匀，因此在 5 个不同的荷

载下分别获得的 Weibull 模数值大体相当，而且

数值较大 (均在 10 以上)。对于 Al2O3TiC 材料，

Weibull 模数随压痕压制荷载的增大而呈增大趋

势，在高荷载下又逐渐趋于恒定。这是因为显微

结构对压痕韧性的影响在低荷载区域 (相应的

裂纹尺寸也较小) 较为显著；随着荷载的增大，

裂纹尺寸相应增大，裂纹前缘遭遇不同显微结构

特征的几率也逐渐趋于相当。通过第五章的讨论

我们知道，显微结构与裂纹之间的相互作用是导致陶瓷材料表现出明显阻力曲线行为 (即裂纹扩展

阻力随裂纹尺寸增大而增大的现象) 的主要原因。钠钙硅酸盐玻璃具有相对较为均匀的显微结构，

因此不具有明显的阻力曲线行为；相应地，对压痕韧性进行统计分析所得到的 K0值表现为一个与压

痕压制荷载基本无关的常数，而且在数值上也接近于采用大裂纹技术 (如双扭法或双悬臂梁法) 所测

得的材料断裂韧性 (~ 0.75 MPam1/2)；而 Al2O3TiC 复合材料的 K0 值则随压痕压制荷载的增大而增

大，说明显微结构的不均匀性使得材料表现出了显著的阻力曲线行为。 

压痕韧性测试呈现出一定的离散性这一现象在对其他材料进行的研究[311313]中也有所报道。 

可以理解，当裂纹尺寸与材料显微结构尺寸相当的情况下，上述的显微结构不均匀性的影响是

普遍存在的，这可能就是本文中所引用的几乎所有 R曲线测试结果存在离散性的根本原因。从这个

意义上说，对不同方法、甚至对同一方法在材料不同位置上测得的 R曲线进行对比以期使其一致的

任何尝试都是徒劳的，而上一小节中提出的对每一条压痕裂纹的 R曲线分别进行分析可能是研究材

料 R曲线行为的合理思路。遗憾的是，到目前为止，在这方面的深入研究还非常少见。 

8 结束语 

前言中提到，本文试图对一个世纪以来 (尤其是上世纪最后 30 年间) 围绕脆性断裂显微结构效

应问题开展的研究进行一次较为系统的回顾。之所以说“尤其是上世纪最后 30 年”，是因为在此之

前，关于断裂现象的研究绝大多数都是针对金属展开的，这与当时金属在各种结构部件中发挥主导

作用的现实有关。断裂力学真正进入到陶瓷领域是上世纪 60 年代中后期的事情。随着较为成熟的线

弹性断裂力学理论和方法在陶瓷材料中应用遇到的问题越来越多，断裂的显微结构效应才逐渐引起

学者们的关注，从而在 1980 年之后掀起了一个研究高潮，直至本世纪初基本上为研究脆性断裂的显

 

 
图 162 Al2O3TiC 表面压痕裂纹扩展途径[310] 

Figure 162 Propagation paths of indentation cracks  
in the surface of Al2O3-TiC [310] 
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微结构效应建立起了一个理论体系。而理论体系基本建立起来之后就只是应用理论解决实际问题了。

可能就是这种原因，关于脆性断裂理论的研究在进入本世纪后就开始逐渐趋冷，以至于了解和关心

脆性断裂理论的材料科学工作者越来越少，而由此导致的一个直接结果就是：在后来的研究工作中，

熟练和灵活运用脆性断裂理论解决实际问题的研究越来越少；更有甚者，一些研究中对断裂问题的

分析还稍微偏离了已有的脆性断裂理论。这就构成了作者撰写本文的目的之一。本文旨在从应用角

度对脆性断裂理论进行一次系统的回顾和整理，以期为正在进行着的与断裂相关的材料研究提供一

些理论上和方法上的参考。 

理论研究的目的在于应用。在脆性断裂理论发展的过程中，学者们提出了很多新的概念、参数、

术语、符号等等，以期将脆性断裂的独特性与原有的线弹性断裂力学理论统一起来。这些新概念新

参数新术语新符号的提出无疑是有益的。但是对于材料科学工作者来说，如果能用原有的线弹性断

裂力学中的概念、参数、术语、符号来对脆性断裂中的显微结构效应进行描述和分析无疑又是有利

的。因此，本文自始至终一直在进行这方面的尝试。特别是在关于增韧效应的分析中，本文对断裂

韧性进行的重新定义是以往文献中没有涉及到的。但作者认为，这样的重新定义有利于简化理论，

同时也有利于简化对实验数据的分析讨论。 

同样是因为面向的读者群是材料科学工作者，本文在理论的阐述方面进行了最大程度的简化，

尽可能避免了不必要的繁琐理论推导，而把着眼点更多地集中在理论所预测出的结论方面。此外，

无论是断裂力学理论研究还是材料的断裂行为研究，实验必然是一个重要的、同时也是必不可少的

环节。出于这一考虑，本文也有意识地加强了对断裂力学测试技术的描述和评价，特别是在介绍一

些针对具体问题巧妙设计出来的测试方法更是不惜篇幅。这么做的目的只是希望读者能从中得到一

些启发：标准测试方法虽然能够测试出合乎标准的结果，但是并不是所有的场合都能借助于标准测

试方法测出我们需要的参数，也并不是所有的需求都能有标准测试方法可以使用；在必要的情况下，

创造出一些非标准、非常规的测试方法或许对提高研究水平、更深入了解材料本质大有好处。  
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