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准静态纳米压痕的理论基础与数据分析 

龚江宏 

(清华大学 新型陶瓷与精细工艺国家重点实验室，北京 100084) 

摘  要：纳米压痕技术已经被广泛地用于在纳米尺度上评价材料的力学性能，而建立于 1992 年的经典 OliverPharr (OP) 

方法则是分析纳米压痕实验数据的最常用方法。本文详细介绍了 OP 方法的理论基础及其数据处理技术，并结合纳米压痕

技术在陶瓷材料弹性模量及硬度测试中的应用，对影响 OP 方法测试精度及测试可靠性的各种可能因素进行了分析。 
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Abstract: Nanoindentation technique has been widely employed to characterize mechanical properties at nanoscale. The 

traditional Oliver-Pharr (OP) approach established in 1992 is the most commonly adopted method for analyzing nanoindentation 

data. In the review, the theoretical basis and the data analysis methodology included in OP method were outlined. Then, aiming at 

the practical applications of nanoindentation in the determination of elastic modulus and hardness of brittle ceramics, the possible 

factors which may influence the accuracy and the reliability of the OP method were analyzed. 
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0   引  言 

众所周知，力学性能对于评价材料在工程结

构方面的适用性及其服役行为具有极为重要的意

义。过去的 100 多年中，已经发展并使用了一系

列的标准试验方法用以测试材料的力学性能，其

中，最常用的测试方法大致可以分为两大类[1]：

一类是在简单应力状态下进行的试验，如单轴拉

伸、压缩和扭转等，这类试验可以获得材料的强

度、断裂韧性、弹性模量等基本性能参数；另一

类则是在复杂应力状态下进行的试验，如局部压

入试验(硬度试验)，主要用于表征材料抵抗局部

变形的能力。 

从 20 世纪 90 年代初开始，一种新型的力   

学性能试验方法即纳米压痕技术 [ 2 ]  ( N a n o - 

indentation Technique) 开始逐渐引起人们的重 

视，并迅速得到了广泛的应用。从图 1 可以看出，

1992 年以来，科学引文索引  (Science Citation 

Index, SCI) 每年收录的纳米压痕技术相关论文

数量逐年攀升，其中，发表在陶瓷类期刊上的论

文从 2004 年开始也逐渐增多。截止到 2019 年底，

与纳米压痕技术相关的 SCI 论文已经接近 25000

篇，而在陶瓷类期刊上发表的也接近 1000 篇。 

纳米压痕试验方法的具体测试过程为：将一

个具有规则形状的刚性压头在逐渐增大的外力作

用下压入待测试样表面，在外力(或位移)达到一

个预定的峰值后再逐渐卸除外力；在这一加载

卸载过程中，借助于高精度载荷位移测试技术同

时记录压头位移 h 及压头所承受的载荷 P；对所

获得的 Ph 曲线进行分析即可得出待测试样的弹

性模量和硬度。 
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图 1 1992年以来每年发表的纳米压痕技术相关论文数量 

(数据源自Web of Science) 
Fig. 1 Number of the papers concerning nanoindentation 

technique published in each year since 1992  
(Data from Web of Science) 

 
由于这一技术基于高精度位移测试，文献中

有时也称之为深度敏感压痕技术(Depth-Sensing 

Indentation Technique, DSI)；又由于这一技术需要

借助于高精度位移及载荷测试装置，文献中有时

又称之为仪器化压痕技术(Instrumented Indentation 

Technique, IIT)。 

图 2 示出了一条典型的纳米压痕 Ph 曲线。

图中除了用圆点符号表示出了实验所获得的位移

载荷数据之外，还标出了对这些实验数据进行分

析以导出待测试样弹性模量和硬度所需的基本参

数，包括：峰值载荷 Pmax、峰值位移 hmax、初始

卸载斜率(接触刚度) S、最大接触深度 hc 以及最

终压痕深度 hf。这些参数的物理意义将在下文中

陆续加以介绍。 

 

 
 

图 2 典型的纳米压痕 Ph曲线 (未公开发表数据) 
Fig. 2 Typical Ph curve obtained from nanoindentation 

experiment. Data measured on silica glass with a prescribed 
Pmax of 30 mN, a loading time of 30 s and a holding time  

of 10 s (unpublished data) 

纳米压痕技术中采用较多的加载方式是准静

态加载方式，即采用一定的加载速率对压头施加

单调增大的载荷至预先确定的最大值 Pmax，而后

再以一定的卸载速率卸载。采用这一加载卸载方

式进行的纳米压痕试验通常称为准静态纳米压痕

试验(Quasi-Static Nanoindentation Tests)。此外，

也可以在准静态加载信号上叠加一个相对较高频

率(较为常用的频率为 45 Hz)的简谐力，通过测量

压头的简谐响应实现接触刚度 S 的连续测定[2, 3]。

这一测试方法称为连续刚度测试技术(Continuous 

Stiffness Measurements, CSM)，有时也称为动态纳

米压痕技术(Dynamic Nanoindentation Technique)。 

迄今为止，由图 2 所示 Ph 曲线导出待测试

样弹性模量和硬度的数据分析方法基本上是针对

卸载阶段的数据进行的，即：假定卸载阶段的载

荷位移关系满足一个特定的函数关系，通过对实

验数据进行拟合分析获得该特定函数关系中的待

定参数，进而确定初始卸载斜率 S，再由初始卸

载斜率确定弹性模量和硬度。这一数据分析过程

所依据的理论基础由 Oliver 和 Pharr 于 1992 年建

立[2]，文献中一般称之为 OliverPharr 方法 (OP

方法)。OP 方法经过一定程度完善[4]后成为了国

际标准 ISO 1457712015 [5]中推荐的数据处理方

法。目前，各类商业化纳米压痕仪中配置的标准

数据处理软件也都是以 OP 方法为基础构建的。

对于实际测试者来说，只需要按要求准备好试样，

在纳米压痕仪上设置好相关参数进行试验，即可

直接获得所需的弹性模量和硬度数值。 

然而，需要指出的是，在某些情况下由数据

处理软件计算得到的结果并不可靠，这是因为大

量研究已经表明，OP 方法中仍然存在有诸多影响

测试精度的因素，而纳米压痕仪配置的标准数据

处理软件并不可能考虑到所有的因素。图 3 示出

了一个典型的例子[6]：采用不同厂商的纳米压痕

仪在不同的峰值载荷下测试了熔融石英的弹性模

量和硬度值；图中 4 个区域分别对应于 4 个不同

的峰值载荷 (数值示于图中)，每个区域内的各个

数据点分别由不同的纳米压痕仪测得，其中，深

色的数据点为人工根据 OP 方法计算得到的结果，

而浅色的数据点则是纳米压痕仪的标准数据处理

软件给出的结果。显然，人工方法得到的结果不

受所用的纳米压痕仪种类影响，基本表现为一个

常数；而数据处理软件给出的结果则明显与纳米

压痕仪种类有关。因此，在需要获得精确实验结

果的情况下，尤其是在对纳米压痕实验技术进行
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理论分析或改进的相关研究中，有必要对实验测

得的 Ph 曲线进行仔细分析，以发现并尽可能消

除诸多因素所可能导致的误差。本文便是基于这

一基本考虑而撰写的。 
 

 
 

图 3 不同纳米压痕仪测得的熔融石英弹性模量及硬度值 

(深色符号：人工处理所得结果；浅色符号：软件处理 

所得结果) [6] 
Fig. 3 Elastic modulus and hardness of the fused silica 
measured with different nanoindenters (dark symbols:  

results from manual analysis; bright symbols:  
outputs of the software) [6] 

 
本文将首先对纳米压痕技术的发展历史进行

简要回顾，详细介绍 OP 方法所涉及的具体数据

处理过程，而后就影响 OP 方法测试精度的几个

主要因素展开深入讨论。 

在展开本文的论述之前，有几点需要说明： 

(1) 纳米压痕技术自从诞生以来，其应用领

域不断拓宽。目前，纳米压痕技术已经被广泛应

用于金属材料[7]、陶瓷材料[8, 9]、高分子材料[10, 11]、

生物材料[12, 13]等块体材料、涂层和薄膜[1416]等二

维材料以及晶须[17, 18]、纤维[19, 20]、颗粒[21, 22]等一

维或零维材料的性能测试。除了可以测试材料的

弹性模量和硬度之外，纳米压痕技术在断裂韧性
[23]、应力应变曲线[24, 25]、蠕变与疲劳[26, 27]、粘

附性[28]等性能表征方面也发挥出了独特的作用。

为便于展开讨论，本文所涉及的内容将主要针对

纳米压痕试验技术在陶瓷块体材料弹性模量和硬

度测试中的应用。当然，由于资料限制，所引用

的文献报道实验数据并不局限于陶瓷材料。 

(2) 尽管连续刚度测试技术逐渐被越来越多

的研究所采用，但由于简谐力频率、振幅等的变

化可能会对测试结果产生一定程度的影响，导致

所测得的性能参数存在一定程度的误差[2931]，因

此，更多的研究仍然采用准静态压痕技术。本文

的论述也将主要围绕准静态压痕技术展开。 

(3) 在纳米压痕的理论研究及纳米压痕技术

的实际应用中使用了各种不同形状的压头，包括

正四棱锥形 Vickers 压头、三棱锥形 Berkovich 压

头、球形压头以及一些其他特殊形状的压头等，

其中 Berkovich 压头[32]是最为常用的一种 (见补

充材料的图 S1)。张泰华和杨业敏[33]曾经就如何

在实际测试中合理选择压头几何形状的问题进行

过分析，本文不再重复。除非特别说明，本文的

讨论将主要针对 Berkovich 压头展开；同样，除

非特别说明，所涉及的实验数据也均为 Berkovich

压痕实验所测得。 

(4) 目前，适用于高温下操作的纳米压痕技

术得到了迅速的发展 [3436]，高温纳米压痕技术

也已经得到了越来越多的应用 [3739]。受篇幅限

制，本文将不涉及到纳米压痕技术的高温应用，

感兴趣的读者可以阅读一些已经公开发表的   

综述[40, 41]。 

1   OliverPharr 方法产生背景 

1.1  接触力学的几项代表性工作 

纳米压痕技术所依据的理论基础是弹性接触

力学[42]。 

弹性接触问题早在 19 世纪中叶前后就开始

得到了研究，其中，具有重要意义的两项代表性

研究分别是 Hertz 于 1882 年发表的一篇经典性

论文[43]以及 Boussinesq 于 1885 年出版的一部经

典性著作[44]。Boussinesq [44]着重研究了一个刚性

轴对称压头压入一个弹性体的过程中所导致的应

力场和应变场分布；在这一工作中所提出的方法

后来被普遍应用于计算各种形状压头 (如圆柱形

压头或圆锥形压头) 导致的应力场和应变场。而

Hertz [43]针对具有不同半径和不同弹性模量的两

个球形表面之间的接触问题所提出的经典解则成

为了当前接触力学领域许多实验研究和理论研究

的重要基础。 

早在纳米压痕技术被广泛认可并得到普遍

应用之前，上述两项工作就已经作为脆性材料压

痕断裂力学的重要理论基础而在陶瓷材料力学

性能评价表征中发挥出了积极的作用。Hertz 本

人在后续工作中最早发现了接触微开裂现象[45]，

此后，关于球形压头接触形变及微开裂的理论   

分析一直是压痕断裂力学研究的中心内容之   
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一[46, 47]。Boussinesq 提出的接触应力分析方法及

其分析解则被普遍应用于分析各类压痕微开裂过

程中裂纹起始及扩展的条件和位置[48]。 

对纳米压痕技术产生积极影响的一项接触力

学研究是由 Sneddon [49]于 1965 年报道的。在这

项研究中，Sneddon 针对一系列具有规则形状的

压头压入一个各向同性的均匀弹性半空间问题推

导出了载荷、位移以及接触面积之间的关系。根

据 Sneddon 的分析，对于任意一个具有规则形状

的压头，在受力压入弹性体表面的过程中，压头

所承受的载荷 P 与压头位移 h 之间的关系可以用

式(1)表示[49]： 

 (1) 

式中的  和 m 为常数，取决于压头形状，与

被压入的弹性体的性质无关。对于圆柱形压头，

m = 1；对于圆锥形压头，m = 2；对于球形压头，

在小位移条件下 m = 1.5；而对于一个回转抛物面

形压头 (Paraboloid of Revolution)，m =1.5。 

上面所提到的三项代表性研究都是针对纯弹

性体展开的。也就是说，在压头压入试样表面的

过程中，试样相应发生的形变是纯弹性的；当加

在压头上的载荷完全撤除后，试样表面的形变将

完全恢复，不留下任何永久性的压痕形变。然而，

在对实际材料进行的压痕试验中，完全的纯弹性

是几乎不可能发生的。可以想象，在一个实际的

压痕试验过程中，在压头与材料刚刚发生接触时，

材料表面与压头的接触点处将产生应力集中效

应，高度的局部应力集中不可避免会导致材料发

生一定程度的局部塑性形变。常规的硬度或显微

硬度测试就是利用材料表面上由于这一塑性形变

所导致的压痕来确定材料硬度的。塑性形变的存

在使得对实际材料接触力学行为的分析变得尤为

复杂。因为在弹塑性接触问题中，本构方程是非

线性的，包括屈服强度、加工硬化系数等指标在

内的一些材料性能参数需要在建立本构方程时加

以考虑，以尽可能准确地描述材料对压痕的响应。

在这种情况下通常很难直接得出问题的分析解。

相应地，目前关于弹塑性接触问题的力学研究更

多的是基于实验或有限元模拟来进行。 

关于弹塑性接触问题力学研究较早的一项

代表性工作是上世纪 40 年代由 Tabor [50]报道的。

在这项工作中，Tabor 研究了一些金属材料在球

形压头作用下的变形行为。紧接着，Tabor 和他

的合作者 [51]又进一步研究了金属材料在圆锥形

压头作用下的变形行为。这些工作中所观察到的

一个有趣现象是：对于球形压头的情况，当加在

压头上的载荷完全撤除之后，材料表面上形成的

压痕保持为球形，只不过球形压痕的半径比压头

的半径稍大一些；而对于圆锥形压头的情况，当

加在压头上的载荷完全撤除之后，材料表面上形

成的压痕保持圆锥形，只不过圆锥形压痕的锥角

比压头的锥角稍大一些。如果仅仅局限于对这些

实验现象的观察，Tabor 团队的这些工作应该说

并没有什么太大的价值；这些工作的价值实际上

在于 Tabor 团队基于这些实验现象所进行的理论

分析。球形压痕的半径大于球形压头半径以及圆

锥形压痕的锥角大于圆锥形压头锥角，说明在压

痕试验的卸载过程中压痕形状发生了变化：在与

压头的接触点处，材料沿载荷作用方向发生了一

定程度的弹性恢复。这就为弹性接触力学理论应

用于弹塑性接触问题提供了一条可行的思路。

Tabor 等人在他们的工作[50, 51]中发现，无论是对

于球形压头还是对于圆锥形压头，卸载阶段的载

荷位移关系以及卸载之后材料所发生的弹性恢

复量都与压痕尺寸以及材料的弹性模量之间存在

一定的联系。事实上，这就已经勾勒出了现代纳

米压痕技术的雏形。前面我们已经提到：由图 2

所示 Ph 曲线导出待测试样弹性模量和硬度的

数据分析方法基本上是针对卸载阶段的数据进

行的。 

Tabor 等人的工作中其他一些重要的发现包

括[50, 51]：(1) 对于圆锥形压头，材料表面上圆形

压痕的半径在卸载阶段并没有发生明显变化，弹

性恢复仅仅是发生在压痕的深度方向；(2) 通过

对材料表面同一位置进行同一最大载荷水平反复

多次的加载卸载之后测定的 Ph 曲线呈现出良

好的可重复性，也就是说对于已经形成了塑性压

痕的位置用相同载荷进行压痕试验，材料相应发

生的形变基本上表现为纯弹性。这些发现初步奠

定了现代纳米压痕技术的实验基础。 

顺便指出，在 Tabor 等人的工作中首次提出

了“折合模量(Reduced Modulus)”这一概念。在

经典弹性接触力学中，压头被假定为理想刚性，

即在与试样的接触过程中压头不会发生形变。但

是，理想刚性的材料显然是不存在的。为了考虑

压头变形的影响，Tabor 等人认为用于建立本构

方程的弹性模量应该用折合模量取代；折合模量

的 Er 定义如式(2) [51]： 

 (2) 
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式中，E 和分别为试样的弹性模量和泊松

比，EI 和I 分别为压头的弹性模量和泊松比。 

1.2  弹性模量与接触刚度的关系 

需要说明的是，Tabor 等人的上述工作是在显

微尺度上进行的，毕竟在那个年代也不可能实现

纳米尺度上位移的准确量测。从某种意义上说，

Tabor 等人的工作应该是深度敏感压痕技术(DSI) 

的一个开端。而把深度敏感压痕技术实用化进程

大大向前推进一步的代表性工作则是在 20 世

纪 70 年代初期由一批前苏联学者完成的[52, 53]。

在这些工作中，研究者使用可以在加载过程中同

时记录载荷位移关系的显微硬度试验机获得了

如图 2 所示的 Ph 曲线，并首次提出材料的弹性

模量可以借助于式(3)通过初始卸载斜率 S而获得： 

 (3) 

式中，A 为压头与材料接触区域的投影面积。 

式 (3)的理论基础事实上就是前面提及的

Sneddon 的工作[49]。这个公式最初是针对纯弹性

条件圆锥形压头的情形推导得到的，Buylchev 等

人 [53]的分析发现这个公式对于球形压头或圆柱

形压头情形也同样适用，而且他们还进一步推测

式(3)应该适用于其他各种不同形状的压头。 

式(3)就是通过分析纳米压痕实验数据获得

弹性模量的主要理论依据。尽管在 Snedden 的工

作中，参数 S 被称为接触刚度，但在实际的纳米

压痕测试中往往采用初始卸载斜率(即卸载曲线

在峰值位移处的斜率)作为接触刚度，因此，下文

中我们将主要采用初始卸载斜率这个术语，只是

在一些特定的情况下才提及接触刚度。 

在 Buylchev 等人[53]的工作之后，随着关于纳

米压痕实验技术研究的不断进步，一系列关于式

(3)适用性的理论研究相继出现。几项具有代表性

意义的工作分别是： 

(1) 1992 年，Pharr 等人[54]发现式(3)适用于任

何一种可以处理为一个光滑函数的旋转体的压头

类型。 

(2) 1997 年，Cheng 和 Cheng [55]指出，对于

任意具有轴对称性的压头，式(3)不仅适用于纯弹

性接触的情况，对弹塑性接触情况也同样适用。

这一研究对于应用式 (3) 分析实际材料的弹塑
性压痕响应具有重要的意义。 

(3) 2006 年，Fu [56]进一步通过理论推导证实，

在压头尖端出现钝化效应的情况下，式(3)也仍然

适用于描述接触刚度 S 与接触面积 A 之间的关

系。这一研究的意义在于：由于机械加工精度的

限制，几乎所有压头的尖端处都不可能是完全理

想尖锐状态[57]；进而，在压头后续的使用过程中，

反复的压入有可能导致压头尖端发生进一步的钝

化[58]。Fu 的工作便是在考虑这个实际情况的基础

上开展的。 

Hays 和 Pharr 根据有限元分析发现，考虑到

三棱锥形 Berkovich 压头缺乏轴对称性可能导致

的误差，在纳米压痕实验数据分析中使用式 (3) 

时通常需要增加一个修正因子 ，如式 (4) [59]： 

 (4) 

修正因子  与压头的半锥角   以及压痕试

样的泊松比 有关。对于 Berkovich 压头，修正

因子  的近似分析解如式 (5) ： 

 (5) 

需要指出的是，在式 (3) 中引入修正因子的

做法早在 Hay 和 Pharr 的工作之前就已经出现了。

King [60]在采用数值方法研究非圆形截面平板状

压头对弹性接触刚度的影响时首次提出了修正因

子的概念：对于正方形截面平板状压头， = 

1.012；对于三角形截面平板状压头， = 1.034。

后一个数值后来在分析由 Berkovich 压头测得的

纳米压痕实验数据中得到了广泛的采用。之后，

Vlassak 和 Nix [61]采用一种更精确的分析方法对

三角形截面平板状压头进行了类似的数值分析，

得到  = 1.058。考虑到纯弹性体与弹塑性体在

压痕响应方面存在的差异，Hendricks [62]提出了另

一种估计 值的方法，并计算得到了 Berkovich

压头的   值为 1.0226。此后，更多的研究则是

采用有限元方法对影响   值的各种因素进行分

析[6365]。这些研究发现，除了压头形状本身之外，

压痕试样的的泊松比、弹性模量 E 与屈服强度

ys 的比值 E/ys、加工硬化指数等都将影响到  

的取值。不同的研究工作给出的  值各不相同，

但一个共同的结论是：对于 Berkovich 压头， 值

应略大于 1。 

考虑到实际材料的泊松比取值范围，由式(5)

得到的  值大致处于 1.0226-1.0850 之间。Oliver

和 Pharr 认为： = 1.058 应该是一个比较合适的

选择，这一数值可能导致弹性模量测试值的偏差

控制在 0.05 范围内。 
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1.3  纳米压痕实验技术发展历史 

从式(4)可以看出，通过分析纳米压痕数据获

得材料力学性能需要首先确定两个基本参数：一

是初始卸载斜率(或称为接触刚度)S，二是接触面

积 A。对所有影响纳米压痕测试精度的因素进行

的分析都主要围绕这两个参数的准确确定展开。 

早在 20 世纪 80 年代初期，学者们就已经意

识到了深度敏感压痕技术在测定薄膜以及材料表

面力学性能方面具有非常重要的作用，并开始尝

试研制并使用一些在亚微米尺度上进行压痕实验

的设备[66, 67]。在常规的硬度或显微硬度测试中，

所需观测的压痕尺寸大致在微米级别甚至毫米级

别，借助于光学显微镜即可进行。但是，当压痕

尺寸减小到亚微米尺度之后，对压痕尺寸 (接触

面积) 的测量就变得尤为困难，需要一种间接的

手段。这时，通过分析压痕过程 Ph 曲线确定接

触面积的想法开始产生了[68, 69]。注意到如图 2 所

示，压痕过程中压头的最大压入深度 hmax 和压头

完全卸载后材料表面塑性压痕的最终深度 hf 可以

从 Ph 曲线上直接获得。Oliver 等人[69]借助于扫

描电镜(Scanning Electron Microscope, SEM)或透

射电镜(Transmission Electron Microscope, TEM) 

观察测定真实接触面积 A，然后将测试结果与 Ph

曲线上确定的 hmax 或 hf 相联系，建立起一个由

hmax 或 hf 直接确定 A 的关系式(即所谓的面积函

数)，从而实现了接触面积的间接测试。 

很显然，面积函数的精度不仅依赖于扫描电

镜或透射电镜的测试精度，与压痕尺寸的量测精

度也有密切关系。不仅 Ph 曲线的测试精度会在

很大程度上影响到面积函数的精度，通过 hmax 或

hf 计算接触面积是否合理也需要进一步的实验验

证。至少有一点是很清楚的：Ph 曲线上的位移

h 是压头在外加载荷作用下发生的位移，这个位

移除了包括压头实际压入材料表面的深度之外，

还应该包括其他因素引起的位移变化。一般的情

形如图 4 所示：当压头在外力作用下压入材料表

面后，压头的位移 h 至少由两部分构成，一部分

是压头与材料直接接触区域的深度  (即接触深

度) hc，另一部分则是接触区域外部附近区域的材

料表面发生的一定程度的弹性形变，即材料表面

向内部发生沉陷(Sink-in)，这部分位移记为 hs，

如式(6)： 

  (6) 

当压头完全卸载后，塑性区周围受压的弹性

基体将发生一定程度的恢复，从而导致最终的压

痕残余深度 hf 小于 hc。 

因此，无论是采用 hmax 还是采用 hf 计算接触

面积 A 都将不可避免地导致一定程度的误差，而

如何从 Ph 曲线上准确确定出压头实际压入材料

表面的深度 (即接触深度) hc 则成为了后续研究

的一个焦点。 

 

 
 
图 4 完全加载及完全卸载条件下压痕表面轮廓及分析所

需相关位移参数示意图[2] 
Fig. 4 Surface profiles of an indentation at full loading and 

after completely unloading. Also shown are  
different displacement parameters used for analysis [2] 

 
由 Doerner 和 Nix 报道的一项工作[70]再一次

把注意力集中到了如图 2 所示的 Ph 曲线上。他

们希望结合已有的接触力学理论，对 Ph 曲线的

卸载部分进行分析，以期获得对接触深度 hc 的准

确确定。Doerner 和 Nix 首先注意到这么一个实验

现象：采用 Berkovich 压头或者 Vickers 压头对不

同材料进行试验时，所得到的压痕 Ph 曲线卸载

部分的初始阶段都近似表现为线性，这与纯弹性

接触条件下圆柱形压头的行为极为相似。将 Ph

曲线卸载部分的初始阶段线性外推至 P = 0 可以

得到一个位移值 hp。从图 2 大致可以看出，hp 的

大小介于 hmax 和 hf 之间。如果假定对于 Berkovich

压头或者 Vickers 压头来说，卸载过程的弹性变

形行为与纯弹性体在圆柱形压头作用下的变形行

为等效，那么这个位移值 hp 应该可以近似为接触

深度 hc。近似确定了 hc 之后，即可根据压头的几

何形状计算出接触面积 A，进而得到材料的硬度

H，如式 (7) ： 

 (7) 

而如果把 Ph 曲线卸载部分初始线性阶段的

斜率近似视为接触刚度 S，则弹性模量即可通过

式 (4) 计算得到。在 Doerner 和 Nix 的工作中第

一次提出了一个近似确定接触刚度 S 的方法：在

高载荷端取卸载曲线的三分之一部分进行线性拟

合，所得到的直线斜率即为 S。 

cs hhh 
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H max
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图 5 所示为 DoernerNix 工作中获得的一个

实验结果。图中纵坐标接触面积 A 是采用 TEM

对材料表面压痕进行直接量测而得到的结果，横

坐标接触深度则是采用上述方法对卸载曲线的线

性部分外推得到的 hp。实验所用的材料为牌号

METGLAS2826 的一种黄铜 (-brass)。这个实

验结果中有两个重要的特征需要加以注意： 

(1) 图中的虚线是根据压头的几何形状计算

得到的理想情况下接触面积随接触深度的变化关

系。实验结果与理论值之间存在偏差，这一偏差

随着接触深度的增大而逐渐减小；在接触深度足

够大的情况下，二者间的偏差几乎可以忽略不计。

导致这一偏差的原因有两个：一是 hp 与真实接触

深度 hc 之间存在偏差；二是实际的压头 (尤其是

压头尖端处) 几何形状与理想状态存在偏差。前

者显然是应该存在的，这点我们在后续的讨论中

将可以看到，后者显然也是存在的，前面我们曾

经提到，由于机械加工精度的限制，几乎所有压

头的尖端处都不可能是完全理想尖锐状态[57]。 

(2) 所有的实验点都落在一条光滑曲线上或

在其附近，这说明接触面积与接触深度之间应该

存在确定的函数关系。我们将在下文中指出，这

一点对于后续的研究具有很重要的参考意义。事

实上，在下面即将正式讨论的 OP 方法中，这个

函数关系被称为面积函数。 

 

 
 

图 5 TEM测定的接触面积 A与分析卸载曲线得到的 

接触深度 hp之间的关系
[70] 

Fig. 5 Variation of the contact area (A) determined with TEM, 
with the contact depth (hp) determined by analyzing  

the unloading data [70] 

顺便说明一点，DoernerNix 的工作[70]中将

图 5 中实验数据变化规律近似处理为一个二次多

项式，这一点对于后续的工作也是十分有益的。 

DoernerNix 方法一个最重要的贡献是将实

际材料的压痕卸载行为与纯弹性体的加载行为结

合起来。这一方法中所蕴含的一个重要假设是：

在压痕的卸载阶段，材料所发生的形变是纯弹性

的 (弹性恢复)。而这一重要假设则意味着可以应

用已有的弹性接触力学理论对实际材料的压痕卸

载行为进行描述，从而建立起准确确定材料力学

性能 (主要是弹性模量和硬度) 的纳米压痕试验

技术。目前普遍采用的纳米压痕数据处理方法就

是在这一基础上发展出来的。 

在结束本章讨论之前，还有必要简单提及

Page 等人[71]于 1992 年初报道的一项工作。这项工

作可能是最早提出“纳米压痕(Nanoindentation)”

这个概念的少数几项工作之一。在这项工作中，

Page 等人对 Al2O3、SiC、Si 等陶瓷单晶进行了系

统的纳米压痕实验，在论文的最后列出了多达 12

条结论。作为一项全景式的研究，这项工作基本

奠定了纳米压痕技术的应用基础：此后出现的

关于陶瓷材料纳米压痕研究的绝大多数内容 

(如弹性恢复、残余压痕原位观察、位错成核、

塑性起始、结构致密化、位移突进、压痕微开

裂等等) 在这项工作中都可以找到相关的描述。

从某种意义上说，这项工作应该是下文中即将提

及的 PliverPharr 经典工作的一个序曲。 

2  Oliver-Pharr 方法的理论基础 

1992 年，Oliver 和 Pharr 在 Journal of Materials 

Research 发表了一篇论文[2]，全面系统地提出了

一套用于纳米压痕实验数据分析的方法。12 年

后，Oliver 和 Pharr 于 2004 年再次在 Journal of 

Materials Research 上就这一方法的发展和完善发

表了一篇综述性论文。这两篇论文构成了后来得

到普遍应用的 OliverPharr 方法，文献中通常简

称为 OP 方法。 

本章将结合这两篇经典性论文详细介绍 OP

方法的基本内容。 

2.1  实验细节及卸载曲线的特征 

前面提到，DoernerNix 方法中所蕴含的一个

重要假设是：在压痕的卸载阶段，材料所发生的

形变是纯弹性的 (弹性恢复)。OliverPharr 的工

作首先就对这一假设进行了实验验证。 
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这里我们需要特别强调一点：对于在纳米尺

度上进行的纳米压痕实验，实验条件的选择及精

细控制是保证测试精度及可靠性的一个关键因

素。因此，在对 OliverPharr 的实验结果进行分

析之前，有必要说明一下 OliverPharr 工作中所

采用的实验条件[2]： 

(1) 仪器 

所采用的纳米压痕仪载荷和位移的测量精度

分别为 0.3 N 和 0.16 nm。应该说这样的精度水

平还是比较低的，与目前常用的商用纳米压痕仪

测试精度相比至少低了一个数量级。例如，Agilent

公司的 G200 型纳米压痕仪的载荷和位移测量精

度分别为 50.0 nN 和 0.01 nm [72]。 

(2) 压痕试验过程 

如图 6 所示，试样首先在一个恒定的加载速

率条件下反复加载卸载 3 次，每一次卸载都终止

于最高载荷 Pmax 的 10%左右。这一反复加载卸
载的目的之一在于保证压头与试样之间保持接

触，但更重要的目的则是观察卸载阶段形变的可

逆性，以保证后续卸载过程中的形变尽可能为纯

弹性。 

在第三次加载卸载之后，将载荷固定在

10%Pmax 水平并保荷一段时间 (图 6)，同时记录

位移的变化情况以分析热膨胀导致的测试系统位

移变化，即所谓的热漂移 (Thermal Drift)。下文

中将提到，尽管系统的热漂移可以维持在一个极

低的水平，但在某些情况下对测试结果的影响却

是极为显著的。 

之后，对压头重新加载至 Pmax，并在 Pmax 水

平下保荷 100 s，之后再次卸载。在 Pmax 水平下 

 

 
 
图 6 OliverPharr工作中纳米压痕实验过程的载荷 

时间关系 (以 Pmax = 120 mN为例) [2] 

Fig. 6 A typical load-time sequence used in the work of 
Oliver-Pharr (Pmax = 120 mN as an example) [2] 

保荷 100 s 的目的是进一步使各种与时间有关的

不可逆形变的影响降到最低程度。 

(3) 材料及其他实验参数 

OliverPharr 工作中使用了 6 种材料，分别

为：单晶金属铝 (Al)、单晶金属钨 (W)、普通钠

钙玻璃、熔融石英、单晶石英和单晶蓝宝石 (氧

化铝 Al2O3)。 

对于每一种材料，分别选择名义 Pmax 为 0.5 

mN、1.5 mN、4.4 mN、13.3 mN、40.0 mN 和 120.0 

mN 进行试验。对应每一个 Pmax 分别进行了 5 次

压痕试验。 

图 7 示出了部分实验结果。以卸载行为的特

征区分，这些实验结果大致可以分为三类[2]： 

(1) 对于单晶石英 [图 7 (a)]、单晶氧化铝 

(蓝宝石) [图 7 (b)] 和熔融石英 [图 7 (c)] 这三种

材料，反复加载卸载没有导致 Ph 曲线卸载部

分发生明显的变化。也就是说，在经历了第一次

加载、材料表面形成了一个新的压痕表面之后，

对这个压痕表面进行加载和卸载不会导致进一步

的塑性形变发生。这些结果显然说明：在压痕的

卸载阶段，材料所发生的形变是纯弹性的。 

(2) 对于钠钙玻璃 [图 7 (d)]，卸载曲线与重

新加载过程得到的曲线构成了一个滞后回线 

(hysteresis loop)，似乎说明材料在卸载阶段发生

了一定程度的塑性形变 (或其他类型的不可逆形

变)。但是，在经过了 3-4 次加载卸载循环之后，

钠钙玻璃的卸载行为也基本表现为弹性。 

(3) 金属 Al [图 7 (e)] 和金属 W [图 7 (f)] 则

表现出了另一类完全不同的卸载行为：每一次的

卸载和重新加载过程都导致了峰值位移的持续增

大。为了更好地显示这一特征，将图 7 (e) 中对

应于位移为 4300 nm-4800 nm 的局部区域示于图

8。可以看出，每一次卸载后重新加载至 Pmax 后

均出现了一个位移瞬间增大的现象 (注意如图 6

所示，在第一次和第二次重新加载时，在载荷峰

值处并没有保荷，而是直接卸载)。本文将在后续

章节中对这一现象进行解释。 

2.2  卸载曲线的数学描述 

DoernerNix 方法[70]中假定在卸载阶段初期

载荷与位移之间呈线性关系，进而取卸载曲线上

端 1/3 区域进行线性回归确定初始卸载斜率作为

接触刚度 S。但是，在如图 7 所示的所有情况下，

这样的线性关系似乎并不存在。为了更好地说明

这一点，图 7 所示所有曲线上的最后一次卸载  

所对应的数据一并示于图 9，图中的横坐标为(h  
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图 7 不同材料的纳米压痕 Ph曲线[2] 

Fig. 7 Nanoindentation Ph curves of different materials [2] 
 

 
 

图 8 图 7 (e) 所示金属 Al的压痕 Ph曲线局部放大图[2] 
Fig. 8 An expanded view of the Ph curve shown 

in Figure 7 (e) for aluminum [2] 

hf)，其中，hf 为直接从 Ph 曲线上读取的完全卸

载 (P = 0) 时的位移值。仔细观察这些曲线可以

看出，在各种情况下载荷 P 与位移 h 之间均不存

在线性关系。 

而将图 9 所示数据重新绘制在双对数坐标中

则可以发现 (见图 10)，压痕卸载数据似乎更适合

于采用一个幂函数加以描述，如式 (8)： 

 (8) 

式中，、m 和 hf 均为待定参数，需要通过

回归分析确定。 

这里尤其需要指出的是，虽然在绘制图 9 和

图 10 时采用了直接从实验测得的 Ph 曲线上读 

 mhhP f
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图 9 最后一次卸载阶段载荷与位移的关系 

(以 Pmax = 120 mN为例) [2] 

Fig. 9 Load versus displacement of the final unloading 
segment (Pmax = 120 mN as an example) [2] 

 

 
 

图 10 在对数坐标系中重新绘制图 9所示数据[2] 
Fig. 10 Re-plots of the data from Figure 9 

 on logarithmic axes [2] 
 

取的 hf，但是在实际对卸载数据按式(8)进行回归

分析时，式(8)中的三个参数、m 和 hf 均应视为

待定参数。也就是说，对卸载数据按式(8)进行回

归分析涉及了一个反复迭代过程。一般做法是：

首先，根据 Ph 曲线估计 hf 的大致取值范围；而

后，通过系统调整 hf 的取值，以使回归分析得到

一个最小的标准误差。 

对图 10 所示各组数据按照式(8)进行回归分

析所得到的结果列于表 1。在各种情况下，拟合

的相关系数均几乎接近于 1，说明式(8)可以很好

地描述纳米压痕卸载数据。 

2.3  等效压头形状 

幂函数关系的存在为应用已有的弹性接触理

论分析纳米压痕数据奠定了基础。前面已经提到，

Sneddon [49]对各种具有规则形状的压头进行的力

学分析表明，纯弹性体压痕过程中的载荷位移关

系可以用一个幂函数形式的通式加以描述。

OliverPharr 的工作[2]又发现，实际材料压痕卸载 

表 1 不同材料纳米压痕卸载数据按式(8)拟合得到的结果[2] 
Tab. 1 Parameters describing power law fits of the 

nanoindentation unloading data [2] 

Material 
 / 

mNnmm m 
Correlation 
coefficient 

Aluminum 

Quartz 

Soda-lime glass

Sapphire 

Fused silica 

Tungsten 

0.2650 

0.0215 

0.0217 

0.0435 

0.0500 

0.1410 

1.38 

1.43 

1.37 

1.47 

1.25 

1.51 

0.999938 

0.999985 

0.999997 

0.999998 

0.999997 

0.999986 

 
阶段材料的形变基本表现为弹性，且卸载阶段的

载荷位移关系服从幂函数关系。接下来的问题就

是：Sneddon 的工作中所考虑的均为具有轴对称

性的压头，包括圆柱形、圆锥形和回转抛物面形

等。实际纳米压痕实验中常用的压头如 Berkovich

压头并不具有轴对称性，无法直接应用 Sneddon

的分析结果。因此，需要对 Berkovich 压头进行

一些必要的等效处理。 

在 Sneddon 考虑的各类压头中，圆锥形压头

与 Berkovich 压头在形状上最为接近：首先，二者

的横截面面积均与压入深度的平方成正比；其次，

二者均具有一个尖锐的尖端。回转抛物面形压头

在小位移条件下接近于一个球形压头，考虑到实

际Berkovich压头的尖端总是不可避免地存在一定

程度的钝化，因此也有可能与回转抛物面形压头

具有相似的载荷位移关系。注意到 Sneddon 的分

析给出，圆锥形压头载荷位移关系的指数为 m 

=2.0，回转抛物面形压头载荷位移关系的指数则

为 m =1.5。表 1 所列出的 m 值在 1.25-1.51 之间波

动，平均值为 1.40。在 1992 年发表的工作[2]中，

Oliver 和 Pharr 建议将 Berkovich 压头等效处理为

一个回转抛物面形压头。 

为了说明表 1 所列实验获得的 m 值表现出的

因材料不同而变化的现象及其与回转抛物面形压

头的 m 值之间存在的差异，Pharr 和 Bolshakov [73]

提出了一个“等效压头形状”的概念。这一概念

来源于对半锥角为 70.3  的圆锥形压头压入弹塑

性体表面的有限元分析。如图 11 (a) 所示，在加

载阶段，材料同时发生弹性形变和塑性形变，压

痕表面与压头表面之间保持紧密接触，压痕形状

完全由压头形状决定。然而，在卸载阶段，压痕

表面将会由于弹性恢复的出现而发生一些变化。

考虑到弹塑性失配导致的弹塑性界面上的应
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力随着离开样品表面的距离增大而增大，并在与

压头尖端的接触点处达到最大值，因此，卸载阶

段的弹性恢复将导致压痕表面表现为稍稍弯曲为

球面的形状，如图 11 (b) 所示。这种稍稍弯曲为

球面的形状将使得在对压头重新加载的过程中，

压头与材料之间的接触面积逐渐增大。由于压痕

表面的这种形状变化是纯弹性的，因此，在后续

的加载卸载过程中发生的形变完全可逆，但是

由这压痕表面这一形状变化所导致的接触面积

变化对卸载过程的载荷位移关系无疑将会产生

一定程度的影响。 

上述有限元分析结果也得到了实验的进一步

验证[4]。采用 Berkovich 压头在熔融石英表面压制

了一个压痕之后，采用原位扫描成像技术获得了

残余压痕的三维形貌，结果如图 12(a)所示。垂直

于压痕一个表面并通过其相对棱边的横截面上 

压痕的剖面图示于图 12 (b)，图中两条额外画出

的直线用于凸显剖面的弯曲程度。 

如图 11 和图 12 所示的现象揭示了实际压痕

表面与 Sneddon 工作中所考虑的纯弹性平整表面

之间存在的差异，这也是导致压痕实验获得的 m

值与理论值之间产生偏差的主要原因。为了进一

步说明这一点，Pharr 和 Bolshakov [73]对“等效压

头形状”进行了定量分析。如图 11(b)下半部分所

示，有效压头的形状由残余压痕的形状确定，可

以用函数 Z = u(r) 加以描述，其中 r 为离开接触

区域中心位置的径向距离，u(r) 为在 r 处圆锥形

压头与压痕表面之间的距离。在已知压痕表面形

状的条件下可以写出函数 u(r) 的具体形式。有限

元分析结果表明，等效压头形状可以近似描述为

式(9)的形式： 

 (9) 

 

 
 

图 11 “等效压头形状”概念示意图[73] 
Fig. 11 Schematic representation of the concept of "effective indenter shape" [73] 

 

 
 

图 12 熔融石英表面 Berkovich压痕形貌：(a) 三维形貌；(b) 剖面形貌[4] 
Fig. 12 Topographic images of a Berkovich indentation in fused silica: (a) complete 3D image, (b) cross section 

through an edge and the opposing face with straight lines included to accentuate the curvature [4] 

nBrZ 
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式中，B 和 n 为待定的拟合参数。n 值取决于

材料性能，一般在 2-6 之间变化。有限元模拟进

一步指出，n = 2 时的等效压头形状相当于一个回

转抛物面。这就很好地解释了为什么实际材料在

刚性的圆锥形压头作用下的变形行为会与在一个

回转抛物面形压头或者球形压头作用下纯弹性体

的变形行为十分相似。 

对于由式(9)所描述的刚性轴对称压头与一

个弹性半空间之间的接触问题，Sneddon 的工作

中也得出了一个载荷位移关系，如式 (10)： 

 (10) 

式中的  即  函数。将式 (10) 与式 (8) 

比较可以得到式 (11)： 

 (11) 

由于 n 值取决于材料性能且在 2-6 之间变化，

由式 (11) 可知：描述纳米压痕卸载数据的幂函

数指数 m 也取决于材料性能，且在 1.2-1.5 之间

变化。这一结果与表 1 所列实验结果取得了一致。 

“等效压头形状”概念提出之后得到了一些

具体应用。例如，Schwarze [74]将这一概念用于确

定压痕应力场，Schwarze [75]和 Herrmann 等人[76]

将这一概念推广到了薄膜/基体体系。此外，Merle

等人 [77]还设计了一个在卸载过程中连续监测刚

度的实验，进一步从实验上证实了“等效压头形

状”概念。 

2.4  面积函数的标定 

“有效压头形状”概念的引进很好地解释了

实验测定的 m 值表现出的两个特征，即：材料依

赖性以及与回转抛物面形压头理论值之间的偏

差。同时，这一概念也清楚地揭示了一个事实：

压痕过程中压头与材料之间的真实接触面积与直

接根据压头几何形状确定的理论值之间存在有一

定的偏差，这就使得在应用式(4)进行弹性模量计

算时面临着一个如何确定真实接触面积的问题。 

事实上，确定真实接触面积的问题我们在第

一章的讨论中已经涉及到：上世纪 80 年代初；

Oliver 等人的工作[69]中采用 SEM 或 TEM 直接在

试样表面量测接触面积，并试图将其与 Ph 曲线

上读取的 hmax 或 hf 联系起来以建立一个面积函

数；同样的处理方法在 DoernerNix 工作[70]中也

得到了应用，只不过 DoernerNix 工作中采用的

位移值是将卸载曲线线性外推至 P = 0 所得到的

hp。 

将接触面积与接触深度 hc 联系起来的函数称

为面积函数 (Area Function)。无论是 Oliver 等人

采用的 hmax 或 hf，还是 Doerner 和 Nix 采用的 hp，

多少都带有一定的经验性质，都不是真实的接触

深度。从图 4 可以看出，hmax 实际上包括了材料

表面沉陷所导致的额外位移，hf 则明显小于真实

的接触深度；相比于 hmax 或 hf，Doerner 和 Nix

确定的 hp 似乎更接近真实接触深度，但将卸载  

曲线线性外推从本质上说仍然只是一个经验的 

方法。 

在实现了对卸载曲线的定量描述之后，就有

了确定真实接触深度 hc 的理论方法。根据

Sneddon 的工作[49]，压痕过程中材料表面的沉陷

hs 可以由式(12)给出： 

 (12) 

式中， 是一个仅由压头几何形状决定的常

数。理论分析表明[49]：对于圆柱形压头(m = 1)，

 = 1；对于圆锥形压头(m = 2)， = 0.72；对于回

转抛物面形压头(m = 1.5)， = 0.75。 

结合式(6)和式(12)即可确定接触深度 hc，如

式 (13)： 

 (13) 

尽管实验发现 Berkovich 压头的 m 因材料  

不同而在 1.2-1.5 之间变化(表 1)，Oliver 和 Pharr [2]

认为在 Berkovich 纳米压痕实验数据分析中取 = 

0.75 是较为合适的。 

式(13)中的接触刚度 S 则可以直接处理为卸

载阶段的初始卸载斜率，如式 (14)： 

 (14) 

由式(4)可以看出，如果折合模量 Er 已知且不

随压头压入深度而变化，接触面积 A 可以借助于

接触刚度 S 直接计算得到，而式(13)表明，接触

深度也是接触刚度 S 的函数。Oliver 和 Pharr 对前

述 6 种材料的纳米压痕数据按这方法进行了分

析，得到了接触面积随接触深度的变化关系，如

图 13 所示。在根据式(4)计算接触面积时，Er 值

采用的是文献报道的各材料弹性模量值；金刚石

压头的弹性模量为 EI = 1141 GPa，I = 0.07。可

以看出，A 与 hc 之间确实存在一个特定的函数关

系，而且该函数关系似乎与材料无关。进而，
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Oliver 和 Pharr 又采用 SEM 分别直接量测了试样

表面残余压痕的面积，将测量结果与计算结果进

行了对比，发现计算值与测量值之间吻合得非常

好 (图 14)。 
 

 
 

图 13 接触面积计算值随接触深度的变化关系[2] 
Fig. 13 Calculated contact area as a function of contact depth [2] 

 

 
 

图 14 接触面积计算值与实测值的对比[2] 
Fig. 14 Comparison between calculated values and the 

measured values of the contact area [2] 
 
顺便指出，图 13 所示的规律与 DoernerNix

工作中得到的结果(图 5)极为相似，只不过后者中

横坐标采用的是经验方法确定的 hp 值，而前者采

用的 hc 则是建立在较为严格的理论分析基础上。 

根据如图 13 和图 14 所示的实验结果，Oliver

和 Pharr [2]建立了一个间接标定接触面积的方法。

因为图 13 所示结果表明面积函数与材料几乎无

关，因此，对于任意一个压头，可以使用弹性模

量已知的材料进行压痕实验，测定不同载荷下的

接触刚度 S，由式(13)确定接触深度 hc，由式(4)

确定接触面积 A，进而建立起 A 与 hc 之间的函数

关系。这就是所谓的面积函数标定。 

Oliver 和 Pharr 认为，为了获得精确的面积函

数，面积函数的标定必须借助于已知弹性模量的

各向同性均质材料进行。所谓“已知弹性模量的

各向同性均质材料”称为标准样品，类似于常规

显微硬度测试中使用的标准硬度块，目前商用的

纳米压痕仪均配备有不同材质的标准样品，最常

用的标准样品材质为熔融石英 (E = 72 GPa,  = 

0.17)。 

通过对实验结果的拟合分析，Oliver 和 Pharr

提出了面积函数的一个通用形式，如式(15)： 

 

 

(15)

 
式中的 C0、C1、...、C8 为待定参数，可以通

过曲线拟合得到。 

选择式(15)所示函数形式的初衷是使之能在

很宽的范围内对数据进行拟合，而并不刻意追求

其所蕴含的物理意义。事实上，这个函数的第一

项就是 Berkovich 压头 (C0 = 24.5) 或者圆锥形压

头的理论接触面积。式(15)中的第二项则考虑了回

转抛物面的影响，在压入深度很小的情况下，

Berkovich 压头的尖端可以近似处理为一个半径为

R 的球形。式(15)的后续各项则是用于描述压头尖

端的实际几何形状与理想状态之间的偏差程度。 

采用准静态压痕实验技术，每一条 Ph 曲线

只能获得一个对应于 Pmax 的接触刚度，面积函数

的标定需要进行大量的实验才能完成。因此，面

积函数的标定目前通常采用连续刚度实验进行[4]。

在本文序言中已经提到，连续刚度实验可以实现

在加载过程对接触刚度的实时测定，这样就相当

于通过一次加载过程就可以直接获得不同接触深

度下的接触刚度。一般说来，因为标准样品具有

非常好的均匀性，如果采用连续刚度实验进行面

积函数标定，通常只需要约 30 个在最大载荷作用

下的压痕实验数据就足够了[1]。 

考虑到在纳米尺度上每一个压头的端部都存

在着一定程度的尺寸差异，而且在使用过程中压

头端部也会因为频繁的接触摩擦而产生不同程度

的磨损，因此，建议在每一次测试之前 (至少在

经历了若干次使用之后) 采用标准样品对压头的

面积函数进行一次标定。 

2.5  弹性模量和硬度 

确定了接触面积之后，弹性模量 E 和硬度 H

即可以分别通过式 (4)及式 (7)计算得到。对于
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Oliver 和 Pharr 考虑的 6 种材料，计算结果总结于

图 15 中。 

必须注意的是，由式(4)计算得到的是折合弹

性模量，而材料的弹性模量则需要进一步借助于

式(2)加以确定。表 2 中列出了计算弹性模量所用

的各种材料的泊松比。从图 15(a)可以看出，纳米

压痕实验测试结果表现出了很微弱的载荷依赖

性。在整个测试范围内，可以近似地认为所测得

的弹性模量基本保持为常数。表 2 中同时给出了

在两个最大的测试载荷(40 mN 和 120 mN)水平下

得到的各种材料弹性模量平均值。金属 Al、W 以

及钠钙玻璃、熔融石英的测试值与文献报道值之

间的偏差在 4% 以内，说明纳米压痕方法应该可

以测得较为合理的弹性模量值。对于单晶石英和

蓝宝石，纳米压痕实验结果与文献报道值之间的

偏差显得有点大：单晶蓝宝石的偏差约为 9%，

而单晶石英的偏差高达约 30%。这可能是因为这

两种单晶本身显著的各向异性特性导致的。压痕

过程中，各个方向均发生了变形，因此，Oliver

和 Pharr [2]认为：压痕方法测得的弹性模量可能应

该是一个不同晶轴方向弹性模量的平均值。 

从图 15(b)可以看出，对于四种非金属材料，

纳米压痕实验测得的硬度值在整个测试范围内

基本保持不变，仅表现出极其微弱的载荷依赖

性。两种金属材料的硬度值随载荷的增大则表 

现出较为明显的降低趋势。这是可以理解的。硬

度是一个与测试方法和测试所用的载荷有关的

物理量。测试载荷对硬度测试结果的影响通常较

为显著，这种影响通常称为硬度的压痕尺寸效应

(Indentation Size Effect) [78, 79]。一般来说，金属硬

度的压痕尺寸效应比陶瓷、玻璃等非金属材料更

为显著。 

2.6  关于 OP方法基本假设的质疑 

从本章的介绍中可以看出，OP 方法中至少存

在 4 个基本假设[80]：(1) 弹塑性压痕的卸载过程

是一个纯弹性过程；(2) 对于非刚性的点压头 (如

圆锥形压头或棱锥形压头)，需要采用折合模量 Er

代替弹性模量 E 以考虑压头发生的弹性形变；(3) 

压头从一个凹陷的压痕表面上的卸载行为与在一

个未变形的平整面上的卸载行为是一样的；(4) 三

棱锥形Berkovich压头(或四棱锥形Vickers压头等)

的压入行为与圆锥形压头压入行为是一样的。 

 

 
 

图 15 纳米压痕实验测得的 (a) 弹性模量及(b)硬度[2] 
Fig. 15 (a) Elastic modulus and (b) hardness measured with nanoindentation test [2] 

 
表 2 纳米压痕方法测定的弹性模量与文献报道值的对比[2] 

Tab. 2 Comparison of the elastic moduli with the values reported in the open literature [2] 

Materials 
Nanoindentation  
modulus / GPa 

Literature values 

Elastic modulus/GPa Poisson's ratio 

Aluminum 68.20  0.93 70.40 0.347 

Quartz 124.00  0.54 95.00 (c-axis:105) 0.077 

Soda-lime glass 69.90  0.22 70.00 0.230 

Sapphire 441.00  4.70 403.00 (c-axis: 499) 0.234 

Fused silica 69.30  0.39 72.00 0.170 

Tungsten 410.00  4.70 409.80 0.280 
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对上述 4 个基本假设提出的质疑主要来自英

国剑桥大学的学者 M. Munawar Chaudhri 。

Chaudhri 认为，从严格意义上说，上述 4 个基本

假设对于弹塑性压痕行为都是不成立的。文献 

[80] 较为详细地列举了这一说法的理论和实验依

据。当然，Chaudhri 的这些观点还有待进一步的

理论和实验加以证实或者证伪，毕竟 OP 方法目

前已经得到了普遍的认可。这里我们只针对第一

个基本假设做一些简要的讨论。 

第一个基本假设在 Oliver 和 Pharr 的原始实

验工作中就有所反映。如图 7 (d) 所示的钠钙玻

璃实验结果中，反复卸载加载循环导致 Ph 曲

线构成了一个滞后回线，似乎说明材料在卸载阶

段发生了一定程度的塑性形变 (或其他类型的不

可逆形变)。 

Chaudhri [80]采用显微压痕实验观察了 MgO

单晶在加载和卸载过程中的变形行为。观察发现，

在加载阶段载荷增大至 5.0 N 时，样品表面观察

到了位错滑移带和微裂纹，图 16(a)中箭头标出了

最外缘的滑移带位置。图 16(b)所示则为在载荷增

大至峰值 10.5 N 时的样品表面形貌，滑移带出现

的区域以及微裂纹尺寸都明显增大。完全卸载之

后的样品表面形貌如图 16 (c) 所示，与图 16(b)

相比可以发现，在卸载阶段仍然形成了新的滑移

带，而裂纹尺寸也进一步增大。这些观察表明压

痕的卸载阶段确实发生了一定程度的塑性形变。 

Shuman 等人[81]的工作则从另一个侧面间接

证实了卸载阶段塑性形变的存在。他们对几种材

料分别进行了反复加载卸载的纳米压痕实验，分

别将卸载数据和卸载后重新加载数据按式  (8) 

进行拟合，而后采用 OP 方法计算得到了弹性模

量。图 17 示出了部分实验结果。可以看出，对于

熔融石英，由卸载数据得到的弹性模量值 (实心 

符号) 与由卸载后重新加载数据得到的结果 (空

心符号) 几乎没有差别，而对于电解铜，二者间

的差异则极为明显。电解铜卸载过程和重新加载

过程结果的不一致至少说明卸载阶段的变形应该

不是纯弹性的。 

因此，Oliver 和 Pharr [2]建议通过反复多次的

卸载加载循环来消除塑性形变的影响，此后

Chudoba 和 Ritcher [82]又进一步建议通过延长在

峰值载荷(或峰值位移)下的保荷时间以消除所有

与时间有关的形变过程对卸载曲线的影响。对于

绝大多数多晶陶瓷来说，本征的脆性决定了其在

压痕过程中的塑性形变程度较小，一般情况下，

卸载阶段即使发生了塑性形变，对最终结果的影

响也应该是极其微弱的。 

3   载荷位移曲线 

从前面对 OP 方法进行的介绍中可以发现，

纳米压痕实验数据的处理涉及到两个关键环节：

一是通过分析载荷位移曲线的卸载部分获得初

始卸载斜率作为接触刚度 S，进而计算出接触深

度 hc；二是采用标准样品标定面积函数 A。这两

个关键环节中的任何一个如果引进了较大的误

差都将最终影响到弹性模量和硬度测试结果的

可靠性。 

本章将对影响载荷位移曲线及接触刚度确

定的各种主要因素进行分析，下一章则把注意

力主要集中于面积函数对性能测试精度的影响

问题。 

3.1  纳米压痕仪的校准 

OliverPharr 工作[2]中一个值得关注的细节

是：采用式(8)所示的幂函数对纳米压痕卸载数据

进行拟合得到的相关系数均在 0.9999 以上(表 1)。 
 

 
 

图 16 Vickers压痕实验过程不同阶段 MgO单晶试样表面形成的滑移带[80] 
Fig. 16 In-situ photographs of the slip bands formed around a Vickers indentation on a well-polished  

single crystal MgO (111) [80] 
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图 17 通过分析卸载曲线和重新加载曲线得到的 

熔融石英和电解铜的弹性模量[81] 
Fig. 17 Elastic moduli of fused silica and electrolytic copper 
determined using the unloading (solid) and reloading (open) 

data obtained with nanoindentation tests [81] 

 

可以想象，在纳米尺度上进行的测量，在载荷和

位移的测量精度分别仅为 0.3 N 和 0.16 nm 的条

件下，任何一点微小的测试误差都可能导致曲线

拟合的相关系数大幅度减小。因此，表 1 所示无

疑是一个令人叹为观止的拟合结果。要获得如此

高精度的实验数据，除了需要相当高超的操作技

术和极其丰富的操作经验之外，纳米压痕仪本身

的校准也是十分重要的因素。 

对纳米压痕实验数据测试精度产生影响的仪

器自身因素包括载荷传感器、位移传感器等量测

组件的精度之外，还有在操作过程中出现的一些

问题，如接触零点、机架柔度、热漂移等[83, 84]。

这里我们简要分析一下机架柔度和热漂移对实验

数据的影响。 

在接触零点准确确定的前提下，仪器位移传

感器的测量结果理论上包括压头的压入深度和仪

器自身在相对参考平面上的变形两部分。后者主 

要来源于两方面：一是在受力下测试机架自身发

生的弹性变形，二是测试系统中空气流动、温度

波动导致的热漂移。 

在实际的纳米压痕测试中，热漂移校准的作

用在于修正位移测量过程中支架、压头和试样的

热膨胀或收缩。考虑到每一次测试过程中测试系

统的空气流动和温度波动情况都各不相同，热漂

移校准一般都是在测试过程中同时进行的，一般

的做法是：在测试的卸载阶段，当载荷将至最大

载荷的 10% 时保荷 100 s。在这个保荷过程中，

位移会随着时间的延续发生持续的变化，如图

18(a)所示。对这些位移时间数据进行线性回归

即可得到热漂移为 0.31 nm/s。之后，根据这一漂

移率对实验测得的 Ph 曲线上所有位移数据进行

修正，即可得到准确的 Ph 曲线，结果如图 18(b)

所示。这个修正过程已经以程序形式固化在商用

纳米压痕仪的数据处理软件包中，每一次测试时

仪器将自动完成热漂移校准。也就是说，纳米压

痕仪最终到到的位移数据事实上已经经过了热漂

移修正。 

显然不能在任何情况下都绝对相信仪器。按

照上面所描述的热漂移校准方法，校准过程是在

测试即将结束时进行的。如果考虑在测试过程中

温度发生较为显著变化这么一个极端情况，不难

想象在测试的加载阶段和卸载阶段热漂移率应该

不一样，用测试即将结束时的热漂移率修正加载

阶段的位移值显然就会导致一定程度的误差。当

然，上述的低端情况在实际测试较为少见。更为

普遍存在的问题是，如图 18(a)所示的位移时间

数据并不一定在每一次测试中都表现为良好的线

性关系，这就使得通过线性回归获得的热漂移率

只能是一个较为粗糙的估计值。 
 

 
 

图 18 熔融石英纳米压痕试验中的热漂移校准：(a) 恒定载荷作用下位移随时间的变化关系； 

(b) 热漂移修正前后的载荷位移曲线[1] 
Fig. 18 Calibration of thermal drift during a nanoindentation test on fused silica: (a) variation of displacement with time  

under a constant load and (b) Ph curves before and after thermal drift calibration [1] 



第 42 卷 第 2 期 龚江宏：准静态纳米压痕的理论基础与数据分析 ·197· 

 

也有研究[85]发现，由卸载至 10% Pmax 保荷时

确定的热漂移率表现出了对材料及实验参数的依

赖性。一些典型的例子示于图 19 和图 20。图 19

所考虑的材料包括三种块体材料  (熔融石英、

BK7 玻璃和金属 W) 和四种涂层材料：(1) M2 钢

基体上厚度为 1.3 m 的类金刚石 (Diamond-Like 

Carbon, DLC) 涂层；(2) 镍基体上厚度为 0.9 m

的 Al2O3 涂层；(3) BK7 基体上厚度为 1.1 m 的

金属 Al 涂层；(4) 镍基体上厚度为 1.2 m 的金属

Cu 涂层。从图 19 所示实验数据可以清楚地看到

位移时间关系表现出的材料依赖性。图 20 则分

别示出了不同加载速率及不同峰值保荷时间对热

漂移率测试的影响。显然，试验参数对热漂移率

校准值也有一定程度的影响。 

 

 
 

图 19 一些材料在卸载阶段 10% Pmax载荷下保荷测得的 

位移时间曲线[85] 
Fig. 19 Displacements of some materials during a holding 

period at 10% of maximum load during unloading [85] 

可以说，由于热漂移率估计值精度所导致的

位移测量误差在几乎所有的测试结果中都应该不

同程度地存在。但是，在合理选择了实验参数的

情况下，这种误差对卸载数据拟合及接触刚度计

算影响通常可以忽略不计。 

图 21 示出了一个具体的测试实例以说明热

漂移修正对测试结果的影响程度。图 21(a)为对同

一组载荷位移数据采用不同热漂移率 (热漂移

率数值示于图中) 修正后得到的 Ph 曲线。可以

看出，热漂移率在 0.0 nm/s - 0.8 nm/s 之间变化时

对 Ph 曲线的影响并不明显。图 21(b)为对卸载

数据按式(8)拟合、进而由式 (14) 计算得到的初

始卸载斜率 S 对热漂移率的依赖关系。可以看出，

热漂移率每变化 10%，相应导致的初始卸载斜率

的变化量只有约 0.8%。考虑到测试过程中仪器已

经自动进行了热漂移校准，校准值的误差一般并

不会超过 10%，因此对初始卸载斜率的影响是可

以忽略不计的。 

获得图 21 所示数据的纳米压痕测试过程中，

加载和卸载分别持续 30 s，保荷阶段为 10 s。也

就是整个测试过程持续 70 s。在国际标准 ISO 

1457712015 [5]中，对于准静态压痕实验推荐的

测试过程也是持续 70 s：加载阶段 30 s、保荷 30 s

及卸载阶段 10 s。在如此短的时间内，即使热漂

移率的校准值存在一些偏差，对最终测试的影响

也是极为有限的。 

然而，如果测试过程持续时间较长，热漂移

的影响会变得显著起来，热漂移率估计值的较小

误差可能就会导致最终测试结果的显著误差。图

22 示出了一些极端的例子。图中的三条曲线分别 

 

 
 

图 20 在卸载阶段 10% Pmax载荷下保荷测得的位移时间曲线：(a) 加载速率的影响 (材料：Al/BK7)； 

(b) 峰值载荷保荷时间的影响 (材料：BK7玻璃) [85] 
Fig. 20 Displacements during a holding period at 10% of maximum load during unloading:(a)effect of loading rate  

(measured for Al/BK7) and(b)effect of holding time at peak load (measured for BK7 glass) [85] 
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图 21 热漂移率对石英玻璃(a)Ph曲线及(b)初始卸载 

斜率 S的影响 (未公开发表数据) 

Fig. 21 Effect of thermal drift rate on (a) Ph curves and (b) 
the initial unloading slope. Data measured on silica glass with 

a prescribed Pmax of 150 mN, a loading time of 30 s and a 
holding time of 10 s (unpublished data) 

 

 
 

图 22 不同条件下测得的石英玻璃纳米压痕 Ph曲线 

(未公开发表数据) 
Fig. 22 Ph curves of silica glass measured with 

nanoindentation tests under different conditions: (a) loading 
time: 10 s, holding time: 15 s, unloading time 10 s;  

(b) loading time: 600 s, holding time: 15 s, unloading time 
600 s; (c) loading time: 10 s, holding time: 480 s,  

unloading time 10 s (unpublished data) 

 
采用不同的实验参数测得：曲线 A 采用的是常规

准静态压痕测试过程，加载阶段和卸载阶段分别

持续 10 s，保荷阶段持续 15 s；曲线 B 采用了一

个相对低得多的加载速率，加载阶段和卸载阶段

分别持续 600 s，保荷阶段持续 15 s；曲线 C 的测

试则相当于一个压痕蠕变测试过程，加载阶段和

卸载阶段分别持续 10 s，保荷阶段持续 480 s。三

条曲线均为纳米压痕仪自动完成热漂移校准后输

出的最终结果。 

基于对图 21 的分析，可以认为图 22 中曲线

A 基本消除了热漂移影响。随着载荷的增大，曲

线 B 在加载阶段位移增大的速率与曲线 A 相比明

显偏高。这一现象除了可以部分归因于材料在加

载过程中发生的与时间有关的变形 (如下文将提

及的滞弹性或蠕变等) 之外，也在一定程度上反

映出了仪器自动校准的热漂移率存在的偏差。后

者在曲线 C 上得到了更清晰的反映：在加载阶段，

曲线 C 和曲线 A 基本重合，但在保荷阶段，随着

保荷时间的延长，曲线 C 的位移出现了逐渐减小

的趋势。这显然是一个不合理的实验现象，而导

致这一现象的最可能原因就在于热漂移率校准值

存在偏差。 

因此，至少在测试过程持续时间较长的情况 

(如研究加载速率对材料性能的影响时，可能会使

用到较低的加载速率；又如在研究材料的压痕蠕

变性能时，需要在载荷峰值处保荷一段较长的时

间) 下，有必要对纳米压痕仪给出的 Ph 数据进

行分析 (比如说对若干次重复试验所得到的数据

进行对比)，以确认最终的数据是否存在有热漂移

影响。 

纳米压痕仪机架自身发生的弹性变形可以借

助于机架柔度参数加以定量表征。机架柔度是纳

米压痕实验前需要仔细校准的一个参数。机架柔

度 (Cm) 定义为单位载荷作用下机架发生的弹性

变形量。在不考虑热漂移影响的条件下，仪器位

移传感器的测量结果 ht 为压头压入深度 h 和机架

的弹性变形 hm (= CmP) 之和，如式(16)： 

  (16) 

为了确定 Cm，可以把机架的变形和压头与样

品的接触变形分别视作一根弹簧的变形，而整个

系统则相当于这两根弹簧的串联，系统的总柔度

Ct 应该等于机架柔度和样品的接触柔度 (即接触

刚度 S 的倒数) 之和，如式 (17)： 

 (17) 

式 (17) 表明系统总柔度 Ct 与接触面积的

倒数平方根 A1/2 之间呈线性关系，机架柔度可以

由该线性关系的截距项确定。 
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OliverPharr 的原始工作 [2]中提出了一个确

定 Cm 的精细方法：对一个已知弹性模量的样品 

(最好是标准样品) 在较大载荷下进行纳米压痕

实验，通过分析卸载曲线确定 Ct 和 hc，以压头的

理想面积函数 A = 24.5hc
2 计算接触面积 A。首先

令 Cm = 0、Ct = S，对 Ct 与 A 按式 (17) 进行拟合

分析，得到 Cm 的一个估计值；根据这个估计值，

通过式 (16) 对载荷位移数据进行修正，重新确

定 S、hc 及 A，令 Ct = S，重新对 Ct 与 A 按式 (17) 

进行拟合分析，得到一个新的 Cm 值。这个过程

反复迭代，直至获得一个收敛的 Ct。对最终校准

结果的一个验证标准是：最终获得的 Ct A1/2 直

线关系的斜率与 值相差在百分之几之

内。如果达不到这个标准，就需要检查压头尖端

是否已经严重磨损。 

图 23 示出了 Oliver 和 Pharr 采用金属 Al 进

行机架柔度校准所得到的结果。 
 

 
 

图 23 金属铝 (Ct  Cf) 与 A1/2之间的关系曲线[2] 

Fig. 23 Plot of (Ct  Cf) versus A1/2 for aluminum [2] 

 

目前，对机架柔度进行校准通常采用连续刚

度试验进行。具体细节可以在文献  [4] 中查阅。

与热漂移校正不同，机架柔度的校准是在测试开

始前借助于标准样品进行的。纳米压痕仪自动记

录校准结果，并在后续的测试中自动完成对实验

数据的修正。一般说来，机架柔度校准值与真实

值之间的偏差很小，对后续测试实验数据的影响

极其微弱。 

3.2  实验参数的影响 

对于准静态压痕试验而言，在峰值载荷 Pmax

不变的情况下，可变的实验参数包括加载时间、

保荷时间和卸载时间。前面已经提到，国际标准

ISO 1457712015 [5]推荐，对于准静态压痕实验，

加载时间、保荷时间和卸载时间一般应分别选择

为 30 s、30 s 和 10 s。这些实验数据的选择可以

在最大程度上减小与时间有关的形变过程对测试

结果的影响。 

与时间有关的形变过程一般包括滞弹性、蠕

变等[86]。 

滞弹性是相对于弹性而言的。理想的弹性体

其发生弹性变形的速度非常快  (通常相当于声

速)，因此，认为在加载过程中应力和应变是同步的，

二者间具有单调函数关系且服从胡克定律。但是真

实材料中一般都存在有应变落后于应力的现象：在

载荷保持不变的情况下，材料的弹性变形随着时间

的延续而缓慢增长；在载荷去除后，这种变形不能

立即恢复，而是在一段时间内缓慢恢复。 

蠕变指的则是材料在恒定载荷作用下，应变

随时间延续而持续增大的现象。蠕变形变与滞弹

性形变不同：在外力去除后，后者可以缓慢恢复，

而前者则不能恢复。也就是说，蠕变是一种不可

逆形变，塑性形变也是一种不可逆形变。蠕变与

塑性形变的区别在于对时间的依赖性：蠕变形变

随时间延续而增大，塑性形变则可以视作是一个

与时间无关的过程 (当然，严格地说塑性形变也

是一个动力学过程，只不过在绝大多数情况下形

变所需的时间非常短而已)。 

考虑到在纳米压痕实验中如何区分滞弹性和

蠕变并不是本文讨论的范畴，再者对于陶瓷材料

而言，蠕变形变较滞弹性形变更为显著一些。因

此，除非特别说明，本文后续的讨论将把与时间

有关的形变过程统一简称为蠕变过程。 

在纳米压痕实验过程  (尤其是保荷阶段 ) 

中，蠕变过程对位移的贡献在大多数情况下是不

能忽略的。前提介绍的 OliverPharr 工作中就曾

经观察到了在对金属材料和钠钙玻璃的反复卸载

加载过程中出现的位移增大现象 (图 7)，这些增

大的位移就主要来源于蠕变。在对钢基体上厚度

为 2.1 m 的 DLC 薄膜进行纳米压痕实验时，

Chudoba 和 Ritcher [82]观察了在峰值载荷 (Pmax = 

30 mN) 处保荷 45 s 及在卸载阶段载荷降低至

28% Pmax 处保荷 45 s 的位移时间关系，结果如

图 24 所示。显然，与卸载阶段相比，峰值保荷阶

段位移的变化量更大，说明在峰值保荷阶段确实

发生了一定程度的蠕变形变。 

顺便指出，图 24 所示的 28% Pmax 处保荷阶

段的数据与图 18(a)相比，线性相关性明显变差。

这是绝大多数实际测试中经常观察到的现象。这

种相关性较差的数据无疑将影响到热漂移校准值

的可靠性。 

)2/( rE
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图 24 钢基 DLC薄膜纳米压痕实验过程中，载荷峰值 

(Pmax = 30 mN) 保荷阶段及卸载至 28% Pmax保荷时位移 

随时间的变化关系 (为便于比较，两条曲线的起始 

位移平移至同一点) [82] 
Fig. 24 Displacements of a DLC film on steel during a 
holding period at a maximum load of 30 mN and after 

unloading to 28% of maximum load (For comparison, the 
starting displacements were set to equal values) [82] 
 
图 25所示为镍 (Ni) 基体上厚度为 5.1 m的

Au 涂层在纳米压痕实验过程中不同最大载荷

Pmax 下保荷时的位移变化曲线。可以看出，在不

同 Pmax下保荷均观察到了位移随时间持续增大的

现象；而且，随着 Pmax 的增大，同一时间内的位

移变化量增大。这与常规拉伸或弯曲蠕变实验中

所观察的规律是相似的。图 25 所示的曲线通常也

称为压痕蠕变曲线，通过对这类曲线进行分析可

以获得材料的蠕变指数等性能参数[87, 88]。 

一般说来，在一个恒定载荷作用下发生的蠕

变形变大致可以分为四个阶段[86]。首先是蠕变的

起始阶段，材料在外力作用下发生瞬时弹性形变； 
 

 
 

图 25 镍基 Au薄膜纳米压痕实验不同峰值载荷 

保荷阶段的位移变化[82] 
Fig. 25 Peak-load dependency of the displacement change 

during nanoindentation holding period for  
a gold coating on nickel [82] 

如果此时的外力超过了材料的弹性极限，则在这

个阶段也会发生一部分塑性形变，这个阶段的形

变可以近似认为是瞬时发生的。经历了极为短暂

的起始阶段之后，蠕变进入到一个应变速率随时

间而不断减小的阶段，通常称为减速蠕变阶段，

减速蠕变阶段通常是短暂的，很快便过渡到一个

稳态蠕变阶段，在稳态蠕变阶段，应变速率几乎

保持不变；之后，当变形量达到某一极限值后，

蠕变进入到最后一个阶段加速蠕变阶段，在

加速蠕变阶段，应变速率随时间急剧增大，很快

便导致材料发生断裂。 

之所以在这里比较详细地介绍蠕变形变的一

些基本特点，是为了更好地说明压痕蠕变对弹性

模量和硬度测试的影响。 

从图 25 所示的曲线上可以明显地看到减速

蠕变阶段和稳态蠕变阶段的存在。由于保荷时间

仅有 48 s，因此，这些压痕蠕变试验并没有观察

到加速蠕变阶段。又由于图中的纵坐标为位移变

化量，因此，起始蠕变阶段也没有在图中表现出

来。但是在 OliverPharr 工作中观察到的反复卸

载加载过程中出现的位移增大现象(图 7)，很大

程度上可以归因于起始蠕变阶段的变形：虽然在

峰值载荷处没有保荷直接卸载，但是纳米压痕仪

从加载模式切换到卸载模式是需要时间的，通常

在 0.1 s-0.5 s 左右。这一点从如图 26 所示的实验

结果中可以更清楚地看出。图 26 给出了对 BK7

玻璃基体上厚度为 3.4 m 的 Al 膜进行纳米压痕

实验所得到的结果：实验采用的峰值载荷为 30 

mN，加载阶段的时间为 92 s，分别在不同的峰值

保荷时间条件下测试了 Ph 曲线。从图 26(a)可以

看到，因为加载持续时间相同，所有 Ph 曲线加

载阶段的数据是基本重叠的，而峰值保荷时间的

延长则导致了卸载部分向大位移方向移动。这一

结果与 OliverPharr 所观察的现象(图 7)一致。将图

26(a)所示曲线的保荷阶段局部放大后(图 26(b))便

发现了一个有趣的现象：在保荷时间为 0.1 s 的条

件下，在卸载的起始阶段位移出现了一个突增，

导致载荷快速降低；之后位移与载荷之间又迅速

恢复到幂函数所描述的关系。这个卸载起始阶段

位移的突增应该就是蠕变起始阶段的表现：在这

个阶段，位移的迅速增大遇到了纳米压痕仪从加

载模式到卸载模式的转变，纳米压痕仪无法及时

响应以保持恒定载荷。注意到随着保荷时间的延

长，卸载起始阶段位移的突增程度逐渐减弱，在

保荷时间延长到 120 s 时已经几乎观察不到了。 
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图 26 BK7玻璃基体上 Al涂层相同峰值载荷不同保荷时间测得的 Ph曲线(加载时间 92 s) [82] 

Fig. 26 Ph curves of a Al coating on BK7 glass for different holding periods at the same maximum load  
(Loading time of 92 s) [82] 

 
对如图 26 所示的实验数据按 OP 方法进行分

析得到的弹性模量值随保荷时间的变化关系示于

图 27。可以看到，随着保荷时间的延长，OP 方

法确定的弹性模量值先是表现出一个急剧降低的

趋势，在保荷时间超过 40 s 之后便基本保持不变。

这一结果表明，适当延长峰值载荷保荷时间可以

基本消除蠕变对压痕弹性模量测试的影响。基于

这一结果以及对其他一些材料的研究结果，

Chudoba 和 Ritcher [82]建议：为确保纳米压痕技术

测得的弹性模量及硬度的准确性，对于不同的材

料应选择不同的保荷时间。保荷时间的选择依据

为：由蠕变导致的位移变化率在 1 min 内不超过

1%。对于大多数陶瓷材料来说，30 s 的保荷时间

是较为合适的。 
 

 
 

图 27 由图 26所示实验结果确定的弹性模量随保荷 

时间的变化关系[82] 
Fig. 27 Variation of elastic modulus with holding time 

determined with the experimental data shown in Figure 26 [82] 

 
不难理解，蠕变形变在测试的加载阶段和卸

载阶段也会发生，只是由于载荷处于持续增大或

持续减小状态，蠕变形变对载荷位移关系的影响

相对较小，大多数情况下可以忽略不计。只有在

极低的加载速率或卸载速率条件下，蠕变的影响

才有可能变得显著起来 (参见图 22)。这也是国际

标准 ISO 1457712015 [5]中推荐加载时间和保荷

时间分别选择 30 s 和 10 s 的主要原因。 

此外，近 10 年来，加载速率对压痕硬度的影

响得到了越来越多的研究。这方面的研究主要针

对材料在压痕过程中发生的应变硬化，即材料的压

痕硬度随有效应变速率的增大而增大的现象。应变

硬化现象在金属材料中较为普遍，因此，研究也主

要集中于金属材料[89, 90] (尤其是金属玻璃[91, 92])，不

过，近年来对脆性陶瓷材料的相关研究也开始陆

续出现[9395]。 

3.3  试样表面状态的影响 

纳米压痕试验，顾名思义是在纳米尺度上进

行的。与常规的力学性能测试技术相比，试样的

表面状态对纳米压痕试验测试结果的影响显得尤

其重要。 

对于陶瓷材料，为了获得适合于纳米压痕测

试所需的光滑试样表面，通常需要对试样进行研

磨和抛光，而研磨和抛光过程则不可避免地会在

试样表面引进一定程度的表面残余应力[96, 97]。这

一表面残余应力的存在会导致压痕载荷位移关

系不能准确反映出材料的真实性能。 

Tsui 等人[98]设计了一个巧妙的实验以研究表

面应力对纳米压痕实验结果的影响。如图 28(a)

所示，将一个矩形截面柱状待测试样的两端从下

表面用螺钉分别与一块钢块连接；两块钢块之间

又以一根螺杆相连接，通过螺杆改变两块钢块之

间的距离使得试样发生弯曲变形，从而在侧面产

生一个表面单轴应力；通过试样上表面粘贴的应

变片量测这个单轴应力的数值。在试样表面引入
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双轴应力的装置采用的则是一个十字形的待测试

样，如图 28(b)所示，在试样各端部下表面连接一

块钢块，而后改变钢块间的距离，通过试样上表

面粘贴的应变片量测双轴应力的数值。 

采用固定的峰值载荷 Pmax = 110 mN 对如图

28 所示的试样进行纳米压痕实验确定弹性模量

及硬度，结果如图 29 所示。从这一结果可以看出，

表面应力状态对测试结果的影响十分显著，而表

面应力对硬度的影响又显然大于对弹性模量的影

响。对各种表面应力状态下测得的 Ph 曲线卸载

部分按 OP 方法进行分析得到的初始卸载斜率以

及按标定的面积函数计算得到的接触面积示于图

30。可以看出，表面应力状态对初始卸载斜率的

影响似乎不是很明显，但接触面积在表面应力从

压应力逐渐转变为拉应力的过程中呈现出了显著

的增大趋势。与图 29 所示结果相结合不难看出，

导致弹性模量和硬度的表面应力依赖性的关键因

素是接触面积。为此，Tsui 等人[98]进一步采用高

倍光学显微镜实际测量了试样表面的残余压痕面

积，并将其与由面积函数计算得到的结果进行了

对比，如图 31 所示：尽管光学方法测得的接触面

积呈现较大的离散性，但显然表现为几乎与表面

应力状态无关。这就说明，表面应力状态对压痕

载荷位移关系产生了影响，进而导致接触面积计

算值存在偏差。 

关于陶瓷材料表面应力状态对纳米压痕实验

数据的影响似乎还没有出现较为系统的研究。但

是根据 Tsui 等人[98]的这一工作不难预测，同样的

影响应该也存在于陶瓷材料中。因此，在试样的

制备过程中，通过研磨之后的仔细抛光尽可能去

除试样表面的残余应力层，可以在一定程度上提

高纳米压痕测试的准确性和可靠性。 

有可能对纳米压痕实验结果产生显著影响的

试样表面状态参数还包括表面粗糙度[99, 100]。图

32 示出了纳米压痕过程中表面粗糙度影响接触

面积的三种典型情况[101]：(a) 一个凹陷点，(b) 一 

 

 

图 28 在试样表面引进(a)单轴应力或(b)双轴应力的实验装置[98] 
Fig. 28 Experimental installations for introducing (a) uniaxial or (b) biaxial stresses on the sample surface [98] 

 

 
 

图 29 表面应力对纳米压痕技术测得的铝合金(a)弹性模量及(b)硬度的影响[98] 
Fig. 29 Effect of surface stresses on (a) elastic modulus and (b) hardness of aluminum alloy determined with nanoindentation [98] 
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图 30 不同表面应力状态下测得的铝合金纳米压痕 

接触刚度及接触面积[98] 
Fig. 30 Surface stress dependencies of the nanoindentation 

contact stiffness and contact area of aluminum alloy [98] 

 

 
 

图 31 由纳米压痕实验确定的接触面积与光学方法 

测定的接触面积对比[98] 

Fig. 31 Optically measured contact areas with those predicted 
from analysis of the nanoindentation data [98] 

 
个理想平面以及 (c) 一个凸起点。从图 32 右侧

可以看出，在获得相同接触面积的条件下，压头

在三种情况下的位移显然是不一样的：在凹陷点

处所需的压入深度最小，而在凸起点处所需的压

入深度最大。 这显然就将在一定程度上导致最终

弹性模量和硬度测试结果的误差。 

事实上，如图 32 所示只是三种极端的情况。 

 
 

图 32 纳米压痕过程中表面粗糙度对接触面积 

影响示意图[101] 
Fig. 32 Schematic illustration showing the effects of 

roughness on the contact area during nanoindentation [101] 
 

更一般的情况是压头与试样表面的初始接触点并

不是恰好落在凹陷点的最低处或者凸起点的最高

处。当最初的接触点偏离了凹陷点的最低处或者

凸起点的最高处时，就会出现压头的一侧与材料

接触而另一侧悬空的情况，这时材料对压头压入

施加的阻力大大减小，从而使得在加载的初始阶

段位移的迅速增大并不伴随有载荷的持续增大。

图 33 示出了对一种热压氮化硅 (Si3N4) 陶瓷进

行纳米压痕实验所获得的两条 Ph 曲线。虚线表

示的 A 曲线加载部分和卸载部分都比较连续而光

滑，表现出较为理想的形状。而实线示出的 B 曲

线在加载的初始阶段明显出现了一个位移快速增

大的过程。注意到当 h > 200 nm 之后，两条曲线

基本保持平行，也就是说 B 曲线相当于是 A 曲线

沿横轴方向平移了一段距离。B 曲线在加载初始

阶段的这种位移快速增大应该和试样表面粗糙度

有关。 

表面粗糙度对最终测试结果的离散性也有较

大的影响。Qasmi 和 Delobelle [102]对一系列具有

不同表面粗糙度的材料进行了大量的纳米压痕实

验，测定了表面粗糙度与弹性模量测试值离散性

之间的关系，结果如图 34 所示。图中的横坐标为

试样表面平均粗糙度 Rms 与压头压入深度 h 的比

值，纵坐标为弹性模量测试结果的变异系数 (标

准差E 与平均值 Emean 之比)，可以看出二者之间

存在很好的相关性，即试样表面越粗糙，测试结

果的离散性就越显著。 
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图 33 表面粗糙度对热压氮化硅陶瓷纳米压痕 Ph 

曲线的影响 (未公开发表数据) 
Fig. 33 Effect of surface roughness on the Ph curves of 

hot-pressed Si3N4 (unpublished data) 
 

 
 

图 34 表面粗糙度与纳米压痕弹性模量测试结果 

离散性之间的关系[102] 
Fig. 34 Variation of nanoindentation-determined elastic 
modulus with surface roughness of the test sample [102] 

 
在应用纳米压痕技术研究水泥混凝土[103]、涂

层或薄膜[104, 105]这类难以控制表面粗糙度的材料

时，这一问题显得更为突出。对陶瓷材料来说，

仔细抛光可以改善试样表面的粗糙度，部分消除

其对实验结果的影响。 

3.4  卸载数据拟合 

在 Doerner 和 Nix 的工作[70]中，初始卸载斜

率是通过简单卸载曲线上端的三分之一部分为线

性、并以此外推到 P = 0 而获得的。这一处理的

基础是假设实际弹塑性材料压痕卸载阶段的变

形行为可以模拟为一个纯弹性体在圆柱形压头作

用下的变形行为。OliverPharr 工作[2]通过大量实

验证实，将 Berkovich 压头模拟为一个回转抛物

面形压头更为合适，这样就可以将卸载数据按式

(8)进行拟合以获得初始卸载斜率。OliverPharr

工作[2]中对这两种假设条件下确定的初始卸载斜

率进行了对比，对金属 W 在 Pmax = 120 mN 条件

下的数据进行分析的结果示于图 35：图中两条虚

线分别为采用式(8)对第一次和最后一次加载卸
载过程的卸载数据进行拟合所得到的结果，而  

实线连接的数据点则是按照 DoernerNix 方法  

确定的初始卸载斜率。图 35 中的横坐标为采用

DoernerNix 方法进行分析时所使用的数据区域 

(所取区域的最低载荷与 Pmax 的比值)。可以看出，

DoernerNix 方法确定的初始卸载斜率强烈依赖

于所选数据区域的范围，数据区域越宽，初始卸

载斜率越小。这说明 DoernerNix 方法是不适合

于初始卸载斜率确定的。 

 

 
 

图 35 采用不同方法由金属W纳米压痕卸载曲线确定的 

初始卸载效率[2] 
Fig. 35 Values of initial unloading slope determined with 

different method for tungsten [2] 

 
采用幂函数对第一次和最后一次加载卸载

过程的卸载数据进行分析所得到的初始卸载斜率

之间也存在有一定的偏差，第一次卸载所得到的

结果稍微偏大，这显然是由于蠕变效应导致的。

但是这两个结果之间的偏差很小(大致在 5%左

右)，这似乎说明蠕变效应对幂函数方法确定初始

卸载斜率的影响并不显著。注意到三次加载卸载

之后的重新加载是在 10% Pmax 水平下保荷了

100 s 之后进行的，可以认为这时蠕变效应已经得

到了基本消除。特别是对于最后一次卸载的数据，

在非常小的数据范围内采用 DoernerNix 方法确

定的初始卸载斜率与采用幂函数拟合得到的结果

非常接近，这似乎说明通过幂函数确定的的确是

初始的卸载斜率。 

在应用幂函数对卸载数据进行拟合分析时，卸

载数据的选取是一个关键因素。Marx 和 Balke[106]

在采用有限元模拟方法研究弹塑性材料的压痕

变形行为时发现，分别选取全部卸载数据和选  

择前 30%卸载数据按式(8)进行拟合时，所得到的
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m 值明显不同。如图 36 所示，只用部分数据进行

拟合得到的 m 值明显小于对全部数据进行拟合所

得到的结果。顺便说明一点，注意到图 36 的横坐

标是材料性能参数 H/E，不同 H/E 的条件下得到

的 m 值也不同，这与 OliverPharr 工作中的实验

结果是一致的。其他一些作者也发现卸载数据的

选取范围将显著影响幂函数指数的拟合值[107, 108]。 
 

 
 
图 36 卸载曲线数据选取范围对幂函数指数 m拟合 

结果的影响[106] 
Fig. 36 Influence of the number of data included in the  
fitting procedure on the power-law exponent (m) [106] 

 

为了更进一步地说明 MarxBalke 工作[106]的

意义，我们对图 37 所示的两条 Ph 曲线的卸载

数据进行了分析。这两条曲线分别是对石英玻璃

和一种 Y2O3 稳定四方相氧化锆 (Y2O3 stabilized 

tetragonal zirconia polycrystalline, Y-TZP) 进行纳

米压痕实验得到的。考虑到如前所述，起初蠕变

阶段及减速蠕变阶段将影响到卸载最初阶段的载

荷位移关系，因此，在选择用于拟合分析的卸载

数据时，我们将载荷上限 PU 设定为峰值载荷的

95%，即 PU = 0.95Pmax。选择不同的载荷下限 PL，

对处于 PL - PU 范围内的卸载数据按式(8)进行拟

合，根据拟合结果按式 (14) 计算初始卸载斜率，

结果示于图 38。可以看出，初始卸载斜率的计  

算值明显依赖于卸载数据的选取范围。图 38 所示

结果中一个很有意思的特点是：对于所考虑的两

种材料，曲线都在 PL  0.5 附近出现了一个极小

值点。 

国际标准 ISO 1457712015 [5]推荐一般采用

98% Pmax ‒ 20% Pmax 范围内卸载数据进行拟合分

析以确定初始卸载斜率。但从图 38 所示结果不难

看出，这一推荐范围似乎并不十分合适，尽管卸

载数据不同取值范围对 S 计算值的影响并不显

著。对于更精细的数据处理 (如用于检验理论分 

 
 

图 37 石英玻璃和 Y-TZP陶瓷的纳米压痕 Ph曲线 

(未公开发表数据) 
Fig. 37 Ph curves of silica glass and Y-TZP  

(unpublished data) 
 

 
 

图 38 对图 37所示曲线卸载部分不同区域进行分析 

得到的初始卸载斜率(未公开发表数据) 
Fig. 38 Influences of the number of unloading data included 

for power law fitting procedure on the resultant initial 
unloading slope (unpublished data) 

 
析)，建议参照图 38 考察卸载数据取值范围对 S

的影响以得到更为可靠的结论。笔者认为，选取

图 38 所示的 S 极小值或许更为合适。 

采用幂函数对卸载数据进行回归分析所面临

的第二个问题是：式(8)中存在三个待定参数、
m 和 hf，这就需要借助于一个反复迭代的过程来

进行拟合。从统计学上说，由于每一个实验数据

本身都存在着一定程度的随机误差，这样的反复

迭代过程往往会在某一个设定的 hf 值上出现一
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个局部的最小误差，从而导致不正确的拟合结

果 [108, 109]。在绝大多数情况下，这一迭代过程都

是由纳米压痕仪自带的数据处理软件自动完成

的，研究人员得到的只是最终的弹性模量和硬度

值。这一迭代过程 (以及上面提及的卸载数据选

取、最大位移确定等) 所引起的误差在很大程度

上取决于材料性能以及试样的表面加工质量，数

据处理软件自然无法考虑到所有可能的因素，因

此，在使用纳米压痕仪直接输出的弹性模量和硬

度值时需要十分谨慎，必要时就应该对卸载数据

进行人工拟合分析以校验纳米压痕仪输出结果的

准确性和合理性。 

为了回避幂函数中存在三个待定参数而导致

的拟合困难，也可以考虑采用二次多项式形式拟

合卸载数据，如式(18) [9]： 

  (18) 

式中的 a0、a1 和 a2 均为待定参数。虽然二次

多项式也包括了三个待定参数，但是由于一般的

数据软件都内嵌了二次多项式拟合的标准程序，

这就大大简化了数据拟合的工作量，且提高了数

据拟合的准确度。 

采用如式 (18) 所示的二次多项式拟合纳米

压痕卸载数据时，相应的初始卸载斜率可以由式 

(19)给出： 

 (19) 

对钠钙玻璃、TZP 和 Si3N4 三种脆性材料进

行纳米压痕实验，对所得到的卸载数据按幂函数

分析 (式(8)和式(14)) 得到初始卸载斜率 SOP，再

按二次多项式分析 (式(18)及式(19))得到初始卸

载斜率 SQP，结果一并示于图 39 [9]。显然，SOP

和 SQP 之间吻合得非常好，仅在 Pmax 很大 (相应

地 S 很大) 情况下存在微弱的偏差。 

通过简单的数值分析就可以很容易理解如图

39 所示的结果。事实上，如果一组数据符合指数

在 1 - 2 之间的幂函数关系，那么这组数据同样也

可以用一个二次多项式加以很好的描述[110]。 

为理解二次多项式的物理意义，可以将式 

(18) 改写为式 (20) 的形式： 

 (20) 

式中的 P0、a2 和 hf 为待定参数。 

式 (20) 与式(8)一样具有幂函数形式，都包

含有一个最终位移 hf。与式(1)相比较，式(20)具

有一个固定的幂函数指数 m = 2，似乎说明弹塑 

 
 

图 39 分别由幂函数和二次多项式确定的初始 

卸载斜率的对比[9] 
Fig. 39 Comparison between the initial unloading slopes 

determined with power-law (SOP) and those with the  
quadratic polynomial (SQP) [9] 

 
性材料的 Berkovich 压痕卸载阶段的变形可以  

模拟为一个纯弹性体在圆锥形压头作用下的变

形，而式(8)中的幂函数指数表现出随材料变化  

的性质，必须借助于一个“有效压头形状”来加

以描述。 

与式(1)相比较，式(20)中出现的另一个参数

P0 从形式上相当于是对载荷的一个修正，这个修

正也是可以理解的。至少对于脆性材料来说，在

压痕的加载阶段，随着外加载荷的增大，压头下

方局部材料将发生相应的塑性变形，而包围着压

痕塑性形变区的弹性基体也会发生一定程度的弹

性变形。在卸载阶段，随着外力的去除，弹性基

体的弹性形变开始恢复，而这一弹性恢复过程将

受到压痕塑性区的限制，最终在弹塑性边界处产

生一个残余应力[111, 112]。由于这一压痕残余应力

的存在，完全卸载后的压痕表面事实上是处在一

个预应力状态，压痕塑性区附近  (尤其是下方) 

的材料仍然处于一定程度的弹性形变状态。式 

(1) 考虑的是一个应力自由的纯弹性体表面，为

了与这个“应力自由”相一致，引进一个载荷修

正项 P0 似乎是必要的[9]。 

需要说明的是，这里的压痕残余应力与 3.3

小节中提及的表面残余应力本质上是不同的：压

痕残余应力是材料对压痕过程的响应，是压痕试

验过程中必然产生的一种应力；而表面残余应力

则是在压痕试验之前引进，表面残余应力的存在

会导致压痕载荷位移关系不能准确反映出材料

的真实性能。 

这里还需要明确一个在几乎所有正式文献中

2
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都没有特别提及的细节。如前所述，为了尽可能

减小蠕变过程对卸载数据的影响，纳米压痕试验

一般都需要在卸载之前在峰值载荷处保荷一段时

间 (如 30 s)，这个保荷阶段中载荷保持不变，但

位移相应会有一定程度的增大，如图 40 所示：在

保荷阶段，位移从初始的 hmax 逐渐增大到保荷结

束时的 h max。在这种情况下，根据式 (14) 计算

初始卸载斜率时需要用 h max 代替 hmax。如果在卸

载起始阶段的载荷偏离了保荷阶段的起始值 Pmax 

(如图 26(b)所示保荷时间少于 30 s 的情况)，则需

要根据幂函数拟合结果外推获得在 P = Pmax 时的

位移值作为 h max，以最大限度地减少 S 计算值本

身的不确定性。这一做法是很容易理解的，因为

我们需要确定的是卸载曲线的初始斜率。 
 

 
 

图 40 压痕试验保荷阶段位移的增大 (未公开发表数据) 
Fig. 40 Increase in displacement during holding period of a 

nanoindentation test (unpublished data) 

 
当然，我们也可以把整条卸载曲线向小位移

方向平移使之与加载曲线相交于 hmax，如图 40 中

空心符号所示。显然，这样的平移不会影响到初

始卸载斜率，但幂函数拟合得到的 hf 会相应减小。 

确定了初始卸载斜率 (接触刚度) S 之后，即

可根据式 (13) 直接计算得到对应于峰值载荷处

的接触深度。这里同样有一个在几乎所有正式文

献中都没有特别提及的细节，即 hmax 的选取问题。

在借助于卸载曲线拟合结果计算初始卸载斜率

时，我们需要取图 40 所示的 h max 代替 hmax。然

而，在根据式 (13) 计算 hc 时，则需要直接使用

加载曲线上的 hmax，而不是 h max。这是很容易理

解的，因为 h max 中包括了蠕变变形量。 

式 (13) 中包含了一个与压头形状有关的参

数 。前面提到，尽管实验发现 Berkovich 压头

的 m 因材料不同而在 1.2-1.5 之间变化 (表 1)，

Oliver 和 Pharr [2]认为在 Berkovich 纳米压痕实验

数据分析中取 = 0.75 是较为合适的。显然，这样

的处理多少会给 hc 的确定带来一定的误差。为了

说明 取值对纳米压痕力学性能测试精度的影

响，Pharr 和 Bolshakov 在“有限压头形状”概念

基础上进行了一些分析。首先，根据 Sneddon 的

理论分析[49]给出了 与幂函数指数 m 之间关系

的解析形式，如式 (21) [73]： 

 (21) 

由式 (21) 确定的 m 关系示于图 41。在绝

大多数纳米压痕实验中所观察到的 m 值应该处于

1.2-1.6 这个范围内。从图 41 可以看出，在这个

范围内， 在 0.74-0.79 之间变化，平均值为 0.76。

因此，取 = 0.75 似乎是比较合理的。当然，我们

也可以根据实际确定的幂函数指数 m 值，由式 

(21) 计算得到相应的  用于 hc 的确定。 
 

 
 

图 41 式 (21) 确定的压头形状因子 与幂函数 

指数 m之间的关系[73] 

Fig. 41 Relation between  and m given by Eq. (21) [73] 

 
3.5  压痕功概念 

这里我们再简要介绍一下近年来出现的一种

确定初始卸载斜率的压痕功方法。 

事实上，压痕功这个概念很早就已经出现[51]。

通过将硬度的定义式(7)改写为式(22)的形式： 

 (22) 

就不难看出：式 (22) 的左边为压痕载荷所

做的功，而右边则为材料发生塑性形变所消耗的

能量；也就是说，硬度概念本身就是建立在一个
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能量平衡基础上的。在早期关于显微硬度压痕尺

寸效应的研究中，能量平衡分析发挥了积极的作

用。显微硬度实验的通常做法是测定在某一载荷

P 作用下压头在试样表面留下的残余压痕对角

线长度 d，而后根据对角线长度和压头几何形状

计算压痕投影面积 A (A = C0d2)，因此，对于显

微硬度测试的情况，式  (22) 可以改写为式 (23) 

的形式： 

 (23) 
式 (23) 成立的前提是：在压痕过程中，外

加载荷 P 所做的功全部转变成了材料发生塑性形

变所消耗的能量。但这一前提显然是不成立的，

因为至少在压痕结束之后，试样的表面积会因为

压痕凹陷区的出现而增大，相应地会消耗一部分

表面能[113]。考虑到这一因素，可以将压痕过程的

能量平衡关系写成式 (24) 的形式： 

 (24) 

式中的 c1 和 c2 为常数。 

式 (24) 最早被 Frohlich 等人[114]用于分析显

微尺度位移敏感压痕实验获得的 Pd 关系，后来

陆续被其他学者[115, 116]用于分析各种材料显微硬

度的压痕尺寸效应。之后，Gong 等人将压痕过程

中的能量耗散机制分为分别与深度、面积和体积

成正比的三部分，又进一步将式 (24) 推广到了

更普遍的情况[113]，如式 (25)： 

 (25) 

式中的 c0 也为常数。 

在纳米压痕载荷位移关系中，压痕功的概念

也得到了广泛的应用[117119]。与显微硬度实验相

比，压痕功在纳米压痕实验中更易于应用，因为

各种能量耗散都有可能直接通过实验测得的 Ph

曲线确定。在分析纳米压痕载荷位移关系的压痕

功方法中涉及到的一些物理量示于图 42：加载曲

线下方的面积为压痕过程中载荷所做的总功 Wt；

卸载曲线下方则为压痕卸载阶段弹性恢复所释放

的能量 (弹性恢复功)Wu；总压痕功 Wt 与弹性恢

复功 Wu 之差即为压痕塑性功 Wp。此外，Attaf [120]

还 定 义 了 一 个 参 考 功  (Absolute Work 或

Reference Work) Ws，即图 42 中斜线阴影所示三

角形区域的面积。 

Attaf 对 SiO2、TiO2 和 Ta2O5 等 3 种氧化物陶

瓷纳米压痕数据进行了分析，发现参考功 Ws 与总

压痕功 Wt、压痕塑性功 Wp 及弹性恢复功 Wu 之间

均呈正比关系[120]，如式 (26) – (28)： 

 
 

图 42 纳米压痕 Ph曲线上与压痕功方法相关的 

一些物理量 
Fig. 42 Schematic illustration of Ph curve showing 

associated terminologies used in the  
work-of-indentation method 

 

 (26) 

 (27) 

 (28) 

式中的比例系数t、p 和u 均为与材料有关

的常数。 

进而，Attaf 又导出了如式 (29) 和 (30)两个

公式来分别用于描述纳米压痕 Ph 曲线的加载和

卸载部分[121,122]： 

 (29) 

 (30) 

对实验数据进行的分析表明[121]，式 (29) 在

大多数情况下均可以很好地描述加载曲线，而式 

(30) 对于卸载数据则仅仅能提供一个比较近似

的描述。Jha 等人的研究 [123]进一步发现式 (30) 

描述纳米压痕卸载数据的精度与材料有关：对于

卸载阶段弹性恢复程度较弱的材料精度较高；对

于较硬的材料，式 (30) 则只能对卸载曲线的初

始部分做出近似描述。 

由式 (30) 即可计算出初始卸载斜率： 

 (31) 
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对几种材料的压痕实验数据分别按压痕功方

法和 OP 方法进行分析，图 43 对得到的初始卸载

斜率进行了对比[124]。可以看出，压痕功方法得到

的初始卸载斜率 (SE) 明显大于 OP 方法的计算

结果 (SOP)。 
 

 
 

图 43 由压痕功方法得到的初始卸载斜率 SE与 OP方法 

得到的初始卸载斜率 SOP比较
[124] 

Fig. 43 Comparison between the initial unloading slopes 
determined with the work-of-indentation method (SE) and 

those with OP method (SOP) [124] 
 

Attaf 还推导出了一个计算接触深度的公  

式[122]，如式 (32)： 

 (32) 

对几种材料进行的分析发现，由式 (32) 计

算得到的 (hc)E 与 OP 方法计算结果吻合得很好 

(图 44) [124]。 
 

 
 
图 44 由压痕功方法得到的接触深度(hc)E与 OP方法 

得到的接触深度(hc)OP比较
[124] 

Fig. 44 Comparison between the contact depths determined 
with work-of-indentation method ((hc)E) and those with  

OP method ((hc)OP) [124] 

Jha 等人[124]对导致如图 43 和图 44 所示现象

的可能原因进行了一些分析，并引进了一些修正

因子来修正 SE 与 SOP 之间的偏差。但总的说来，

这个修正基本上还属于经验性质。关于压痕功法

在纳米压痕实验数据分析中的应用还有很多工作

需要开展。 

3.6  材料显微结构影响 

本文到目前为止所涉及到的纳米压痕 Ph 曲

线无论是加载部分还是卸载部分均表现为一条光

滑的曲线，因而卸载数据可以很好地拟合为幂函

数形式。然而，实际测试中所得到的 Ph 曲线并

不总是十分完美，在某些特殊情况下可能就会出

现卸载曲线无法按幂函数进行拟合的现象。为便

于叙述，下文我们将卸载数据可以拟合为幂函数

形式的 Ph 曲线称为理想的 Ph 曲线 (当然，这

里的“理想”是一个相对的概念)，相应地把卸载

数据不能拟合为幂函数形式的 Ph 曲线称为畸形

Ph 曲线。需要说明的是，“畸形”这个词在文献

报道中并没有出现过；在这里我们用“畸形”这

个词仅仅是为了便于将不理想的 Ph 曲线与理想

的 Ph 曲线相区分。我们不建议在正式发表的文

献中使用这个非共知共识的词汇。 

畸形 Ph 曲线在高分子材料的纳米压痕实验

中经常观察到[125, 126]，一个典型的例子示于图 45。

当然，高分子材料不是本文讨论的范畴，我们对

图 45 不做详细分析，感兴趣的读者可以阅读文献 

[125]。这里只需说明一点：与金属材料和陶瓷材

料相比，高分子材料一个独特的性质是其显著的粘

弹性。粘弹性也是一种与时间有关的弹性行为，从

某种意义上说可以看成是极为严重的滞弹性[86]。如

图 45 所示的卸载初始阶段曲线的凸起以及后续

出现的连续高度弯曲就是粘弹性的具体表现。 

粘弹性是高分子材料共有的特性。在对高分

子材料进行纳米压痕实验时我们对所获得的 Ph

曲线的独特形状是有思想准备的，自然而然地会

采用特殊的方法对数据进行分析。 

对于金属材料和脆性陶瓷材料，畸形 Ph 曲

线的出现往往是无法预见的。图 46 示出了对表面

镀有一层厚度为 300 nm CNx 膜的硅样品进行纳

米压痕试样所获得的 Ph 曲线[127]。与前面所给

出的所有 Ph 曲线 (如图 7) 相比，这条曲线的

卸载部分显然有些不同，与图 45 相似也表现为一

条高度弯曲的连续弧线，只不过在卸载初始阶段

没有出现明显的凸起 (“Nose”) 现象。这条卸载

曲线是不可能拟合成幂函数形式的。导致这种高 
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图 45 在相同加载速率不同卸载速率下测得的聚丙烯 

纳米压痕 Ph曲线[125] 
Fig. 45 Ph curves of polypropylene measured with same 

loading rate and different unloading rates [125] 
 

 
 

图 46 带有 CNx膜层的硅样品纳米压痕 Ph曲线[127] 

Fig. 46 Nanoindentation Ph curve of a silicon sample  
coated with a CNx film

 [127] 
 
度弯曲连续弧线的主要原因可能在于[127]：卸载过

程中材料发生了很大程度的弹性恢复，以至于接

触面积连续减小。注意到测试图 46 所示 Ph 曲

线使用的峰值载荷 Pmax 只有 5 mN，我们可以猜

测在这个载荷水平下，材料在压痕过程中发生的

形变中可能只包括有微弱的塑性形变，主要表现

为弹性形变。 

更为极端的一个例子示于图 47，这是对一种

电解抛光的钨单晶在极低的 Pmax (~ 0.5 mN) 下

进行纳米压痕试验所得到的结果[2]，曲线上包含

了 4 次反复的加载卸载过程。加载曲线与卸载曲

线的高度重合说明在极低的载荷下材料的接触形

变几乎是理想的纯弹性。显然，对于这种纯弹性

的压痕试验，硬度测试就变得毫无意义了。 
 

 
 

图 47 电解抛光的单晶钨纯弹性接触条件下的 

纳米压痕 Ph曲线[2] 

Fig. 47 Nanoindentation Ph curve of a fully elastic contact 
on an electro-polished tungsten single crystal [2] 

 

必须意识到商用的纳米压痕仪自身尚未有足

够的能力判断如图 46 及图 47 所示实验现象是否

发生；纳米压痕仪的数据处理软件会一如既往地

对数据进行处理，输出相应的弹性模量和硬度数

值。这时，纳米压痕仪输出的测试结果显然不可

靠。因此，我们强烈地建议在使用纳米压痕仪直

接输出的测试结果时仔细地分析相应的载荷位
移曲线数据。 

对于脆性陶瓷来说，导致畸形 Ph 曲线出现

的主要原因是材料的显微结构不均匀性。 

可以理解的一个事实是：“畸形”毕竟不是“理

想”。在实验过程中即使观察到了“畸形”，在大

多数情况下也会被当作异常数据而舍弃或者被当

作不好看的数据而雪藏。这可能是在公开发表的

文献中很少报道畸形 Ph 曲线的主要原因。到目

前为止，Gong 等人于 2005 年报道的一项工作[128]

可能是少有的几项全面分析陶瓷材料纳米压痕测

试畸形 Ph 曲线的工作之一。 

在这项工作中，Gong 等人对一种高纯细晶氧

化铝陶瓷进行了纳米压痕实验。纳米压痕实验采

用的加载卸载过程如图 48 所示：每一次测试均

包含了 7 个加载卸载循环；每一个循环过程中，

加载时间为 15 s，保荷时间为 30 s，卸载时间为

15 s；第一次加载卸载循环的名义 Pmax 为 7.5 

mN，之后每一次加载卸载循环的名义 Pmax 均为

前一次循环的 2 倍。这一加载方式的优点在于可



第 42 卷 第 2 期 龚江宏：准静态纳米压痕的理论基础与数据分析 ·211· 

 

以在一个接触点上获得对应于不同 Pmax 的卸载

曲线及相应的初始卸载斜率。但是，由于与时间

有关的变形的影响，如果保荷时间过长，至少在

最后的几次加载卸载循环测试中，峰值位移可

能会比一次性加载至相应的 Pmax 情况测得的值

偏大 (图 49)。这是在采用这一实验方法所必须

注意的。 

 

 
 

图 48 文献 [128] 中纳米压痕实验过程载荷时间关系 

Fig. 48 Load-time sequence used in the work of  
Gong et al. [128] 

 

 
 

图 49 不同保荷时间条件下对石英玻璃测得的纳米压痕

Ph曲线 (未公开发表数据) 

Fig. 49 Effect of holding time on nanoindentation Ph curve 
of silica glass (unpublished data) 

在 Gong 等人的工作[128]中采用如图 48 所示

的加载过程一共测试了 10 条 Ph 曲线。表 3 列

出了对这 10 条 Ph 曲线上各个峰值载荷处的 hmax

值进行统计分析得到的结果。同一 Pmax 下 hmax 测

试值的波动非常大，说明实验结果呈现出了明显

的离散性。这一离散性可以从材料显微结构不均

匀性角度加以解释。考虑到这一工作所用的氧化

铝是一种细晶陶瓷，平均晶粒尺寸约为 0.9 m，

最小晶粒尺寸甚至只有 100 nm 左右，因此，可以

想象当压头与样品接触时，接触形变会在很大程

度上受到接触点及其附近显微结构特征的影响。

当接触点处于一个晶粒的中心位置时，接触变形

将主要由晶粒的性能决定；而如果接触点处于晶

界上或临近晶界，所测得的弹性模量和硬度显然

将会与晶粒上测得的结果有所不同；此外，材料

中存在的其他显微结构缺陷如气孔等也会对测试

结果产生显著的影响。 

为了更好地说明显微结构不均匀性对材料压

痕行为的影响，Gong 等人[128]对实验获得的 Ph

曲线进行了分析。 

图 50(a)中的曲线 A 在最小的峰值载荷 Pmax 

= 7.9 mN 处表现出了所有 10 个测试点中的最小

hmax (93.5 nm)，这似乎说明 A 点应该位于晶粒中

心区域。与曲线 A 相比，曲线 B 从加载一开始位

移的增大速度就远远高于曲线 A。注意到在 Pmax 

= 7.9 mN 处，曲线 B 给出了 hmax = 117.3 nm，这

个 hmax 低于同一 Pmax 下 hmax 的平均值 (表 3)，可

以推测 B 点应该也是位于晶粒上，但显然这个晶

粒的表面应该对应于一个相对较软的晶面。 

图 50(b)示出了另外两条 Ph 曲线前两个加

载卸载循环的数据。曲线 C 与图 50(a)中曲线 A

和曲线 B 情况相似，但峰值位移明显增大，说明

C 点抵抗压痕变形的能力更低一些。尤其值得注

意的是，在卸载阶段，初期的载荷位移关系还保

持着较好的幂函数关系，当载荷降低到一定程度

之后位移突然出现了急剧减小的现象。这似乎说 

 
表 3 高纯细晶氧化铝陶瓷纳米压痕实验峰值位移 hmax统计结果

[128] 
Tab. 3 Statistical properties of the penetration depth (hmax) measured at different peak load levels for  

high-purity fine-grained alumina [128] 

Pmax / mN 7.9 15.9 31.7 63.5 126.5 251.9 505.1 

hmax / nm 

Minimum 93.5 146.9 224.4 338.5 490.6 682.7 992.3 

Maximum 217.9 376.0 474.1 620.5 796.4 1014.7 1338.1 

Average 144.2 227.4 321.2 446.0 600.9 824.5 1158.4 

Standard deviation 42.6 76.6 84.4 103.9 106.3 103.7 116.9 
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图 50 高纯细晶氧化铝陶瓷几条典型 Ph曲线的前两个加载卸载循环[128] 

Fig. 50 Censored views of serveral Ph curves a high-purity fine-grained Al2O3, showing the first two  
loading-unloading cycles [128] 

 
明压头接触到了一个三交晶界或者临近一个气

孔，这些显微结构特征对晶粒弹性恢复的阻力相

对小一些。这点在曲线 D 上可以更清楚地看到：

在加载阶段，位移在载荷增大到一定程度后就出

现急剧的增大，显然说明压头尖端遇到了一个形

变阻力更小的区域。曲线 D 在最小的峰值载荷 

(Pmax = 7.9 mN) 处表现出了所有 10 个测试点中

的最大 hmax (217.9 nm)。 

注意到图 50 示出的是 Ph 曲线前两个加载
卸载循环，因此，异常实验数据更多的是由于样

品表面的显微结构特征所导致。图 51 对两条 Ph

曲线的最后两个加载卸载循环进行了对比，其中

的曲线 A 就是图 50(a)的曲线 A。与曲线 A 相比，

曲线 E 的位移明显偏大。事实上，曲线 E 在最大

的峰值载荷 (Pmax = 505.1 mN) 处表现出了所有

10 个测试点中的最大 hmax (1338.1 nm)。从图中可

以看出，在最后一个加载卸载循环中，加载阶段

的载荷位移关系先是沿着上一循环的卸载曲线

变化，超过上一循环的峰值载荷之后，再顺着上

一循环加载曲线的延长线方向变化，但是在位移

处于约 1000 nm-1170 nm 这个范围突然发生了偏

离，位移变化速率明显增大，之后，又基本恢复

到之前的速率。这是一个非常有趣的现象，似乎

说明在 1000 nm-1170 nm 这个区域，压头尖端跨

越了一条晶界，从一个晶粒穿越到了下一个晶粒。 

上述的分析仅仅是依据 Ph 曲线形状进行的

推测，更可靠的结论只有通过对压痕位置处显微

结构进行直接观察才能得到。但是，上述分析已

经足以说明：当材料的显微结构特征尺寸与纳米

压痕的特征尺寸相当的情况下，将材料视为均匀

连续体的假设将不再成立，显微结构不均匀性对 

 
 

图 51 高纯细晶氧化铝陶瓷几条典型 Ph曲线的 

后两个加载卸载循环[128] 

Fig. 51 Censored views of Ph curves of a high-purity 
fine-grained Al2O3, showing the last two  

loading-unloading cycles [128] 

 
测试结果的影响将变得显著起来，相应地在使用

卸载数据确定初始卸载斜率 (接触刚度) 时也应

该小心谨慎。 

对于Gong等人工作所考虑的 10条Ph曲线，

图 52 示出了纳米压痕仪直接输出的 10 个弹性模

量值和硬度值。这些数值是由纳米压痕仪的数据

处理软件对最后一次加载卸载循环的卸载数据

进行分析所得到的结果。分析表明弹性模量 E 和

硬度 H 的变异系数 (即标准差与平均值之比) 分

别高达 18.89% 和 23.66%。这一结果显然不合常

规，而导致测试结果不合常规的根本原因就在于

纳米压痕仪无法判断所测得的 Ph 曲线是“理想”

或“畸形”。 

事实上，陶瓷材料纳米压痕弹性模量测试结

果呈现较大离散性的现象已经在很多研究[129,130] 
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图 52 纳米压痕仪输出的氧化铝陶瓷弹性模量和 

硬度测试结果 (未公开发表数据) 
Fig. 52 Machine-outputs of the values of elastic modulus and 

hardness for each tested Al2O3 sample (unpublished data) 
 

中观察到。Yan 等人[129]对 Ce1xCaxO2y (x = 0.05, 

0.10 和 0.20) 陶瓷进行了纳米压痕实验，图 53 给

出了他们的部分结果。其中，图 53(a)是一条典型

的 Ph 曲线，左上角则显示了在试样表面观察到

的一个典型的残余压痕，可以看出压痕跨越了多

个晶粒。图 53(b)是纳米压痕实验测得的材料弹性

模量随 CaO 添加量的变化关系。这里我们关心的

不是 CaO 添加量对性能的影响问题，而是弹性模

量测试值的离散性，对于添加 20 at.% CaO 的材

料，所测得的弹性模量最低值约为 125 GPa，最

高值则高达约 325 GPa。如此大的差别可能就是

由显微结构不均匀导致的。 

关于陶瓷材料显微结构对纳米压痕行为影响

的另一项有意思的研究是 Silva 等人[131]于 2018

年报道的。Silva 等人研究的材料是 CaZrO3MgO

多相陶瓷，因为材料制备时使用的原料是 ZrO2、

CaO 和 MgO，ZrO2 的过量添加导致最终产品   

中实际存在三相，分别是 CaZrO3、MgO 和立方 

ZrO2 (c-ZrO2)。为了测定材料中各相的弹性模量

和硬度，纳米压痕实验过程中对压痕位置进行了

仔细选择，以确保压头与样品的接触点落在晶粒

上。图 54 示出了材料表面不同相晶粒上的压痕形

貌，图 55 则给出各个测试点所测得的弹性模量和

硬度值。首先值得注意的是，图 55 所示各相的测

试结果都呈现出了较为显著的离散性。晶粒可以

看成是一个单晶体，理论上说对单晶体进行测试

出现如此显著的离散性是不合理的，但是对于处

于多晶多相材料中的单晶，这种离散性则很容易

理解。从图 54 可以看到，至少对于 c-ZrO2 和 MgO

这两个晶粒，压痕位置并不是处于晶粒中心处，

而是非常接近于晶界。与晶粒中心相比，弱晶界

的存在相当于减缓了对压痕形变的约束，而相邻

晶粒的存在则有可能对压痕形变产生另外的约

束，这两方面的因素将导致晶粒边缘处的压痕响

应与晶粒中心位置的压痕响应有所不同，这应该

是导致图 55 所示数据离散性的最可能因素。 

考虑到显微结构不均匀性对 Ph 可能产生的

影响，建议在对细晶 (尤其是纳米晶) 材料或者

具有显著显微结构不均匀性 (如高气孔率、高第

二相含量等) 的材料进行纳米压痕实验时，应仔

细选择压痕位置，以评价不同显微结构特征对结

果的影响。此外，在对实验数据进行分析时，对

重复试验所获得的结果进行比较以发现异常数据

也是十分必要的。 

3.7  位移突进 

对材料进行的纳米压痕力学行为研究中，位

移突进 (Pop-in) 也是一个经常被提及的现象，指

的是在加载过程中，在某一个载荷水平下位移发

生了突然的增大。 

 

 
 

图 53 Ce1xCaxO2y陶瓷(a)典型的纳米压痕 Ph曲线及(b)纳米压痕弹性模量[129] 

Fig. 53 (a) A typical Ph curve and (b) nanoindentation elastic modulus of Ce1xCaxO2y ceramics [129] 



·214·  2021 年 4 月 

 

 
 
图 54 CaZrO3MgO多相陶瓷表面不同相晶粒上的

Berkovich压痕：(a) c-ZrO2; (b) CaZrO3; (c) MgO [131] 

Fig. 54 Berkovich indentation impressions of different phases 
on the surface of a multiphase CaZrO3-MgO ceramics: (a) 

c-ZrO2, (b) CaZrO3 and (c) MgO [131] 
 

 
 

图 55 CaZrO3-MgO多相陶瓷中各相弹性模量及硬度 

测试结果[131] 

Fig. 55 Elastic modulus and hardness of different phases 
in a multiphase CaZrO3-MgO ceramics measured with 

nanoindentation tests [131] 
 

图 56 所示为采用球形压头对 4H SiC 进行压

痕实验所得到的一些 Ph 曲线的加载部分[132]。

为便于区分，图中右侧两条曲线的原点均进行了

向右平移处理。注意到各条曲线均出现了位移突

进，而且出现位移突进时所对应的载荷值都比较

接近 (~ 0.4 mN)。分析发现这些位移突进是由于

位错成核导致的：在位移突进发生之前，载荷
位移关系近似服从抛物线关系，表明压痕变形基

本表现为弹性；位移突进发生之后，载荷位移关

系的斜率发生了一些变化，说明变形转变为了弹
塑性方式。因此，发生位移突进时所对应的载荷

可以认为是材料出现初始塑性的临界载荷。 
 

 
 

图 56 球形压头压痕实验测得 4H SiC加载 

阶段 Ph曲线[132] 
Fig. 56 Several Ph loading curves of 4H SiC  

measured with spherical indentations [132] 
 

位错成核被认为是导致纳米压痕 Ph 曲线上

出现位移突进现象的一个重要因素[133, 134] ，在很

多材料中都观察到了位错成核引起的位移突进。

在 Oliver 和 Pharr 的原始工作中就曾经给出过一

个典型的例子，如图 57 所示。这是对电解抛光的

钨单晶在 Pmax = 1.6 mN 的条件下进行纳米压痕

实验所得到的 Ph 曲线。在 P  1.0 mN 附近，位

移发生了急剧的增大，这个载荷值对应于钨单晶

的塑性起始载荷。也就是说，钨单晶在 P < 1.0 mN

的情况下发生的变形是纯弹性的，如图 57 所示。 
 

 
 

图 57 电解抛光单晶钨塑性接触条件下的纳米压痕 

Ph曲线[2] 

Fig. 57 Nanoindentation Ph curve of a plastic contact  
on an electro-polished tungsten single crystal [2] 
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图 58 示出了对一种 ZrB25 vol% SiC 陶瓷测

得的纳米压痕 Ph 曲线[135]，其中图 58(a)所示曲

线是在 ZrB2 晶粒上获得的，图 58(b)所示曲线则

是在 SiC 晶粒上测得。也就是说位移突进现象只

发生在 ZrB2 晶粒。在所有 90 条在 ZrB2 晶粒上获

得的 Ph 曲线中，有 88 条出现了类似于图 58(a)

所示的现象，而剩余的 2 条没有表现出位移突进

现象的 Ph 曲线则是在两相界面附近测得的。这

说明位移突进是这种材料中 ZrB2 晶粒的特性。对

残余压痕进行的电镜观察表明压痕附近区域没有

微裂纹形成，而采用 Hertz 接触理论进行的分析

则表明这种位移突进应该与 ZrB2 晶粒中的位错

活性有关。 
 

 
 

 

图 58 一种 ZrB25 vol% SiC陶瓷的纳米压痕 Ph曲线[135] 
Fig. 58 Nanoindentation Ph curves of a ZrB25 vol% SiC 

ceramics [135] 
 

图 59 示出了上述 88 条 Ph 曲线上的位移突

进量及相应的位移突进载荷之间的关系。数据呈

现出一定的规律，但具有较大的离散性。这一离

散性可以归因于不同压痕位置上材料性能及表面

状态的差异，如表面缺陷[136]、与晶界的距离[137]

以及晶粒尺寸[138]等。事实上，这与前面所讨论的

显微结构不均匀性影响问题是相似的，而图 51

所示的约 1000 nm-1170 nm 范围内位移的突变就

是一个典型的位移突进现象，如前所述，这个位

移突进可能与压头穿越晶界有关。 
 

 
 

图 59 ZrB25 vol% SiC陶瓷位移突进载荷与位 

移突进量的关系[135] 
Fig. 59 Pop-in load versus pop-in extent for  

ZrB2 5 vol% SiC ceramics [135] 
 
另一个有意思的例子示于图 60。这是对金属

Al 测得的一条纳米压痕 Ph 曲线[139]：在加载阶

段，在载荷接近 0.1 mN 时出现了位移突进。在这

个例子中，位移突进是由于金属 Al 表面存在一层

很薄的氧化层：加载初期压头在氧化层上，载荷
位移关系表现为氧化层的特性；在氧化物与 Al

的界面处，由于形变阻力突然减小，位移急剧增

大；之后，压头尖端进入 Al 基体，后续的载荷
位移关系则表现为 Al 基体的特性。 
 

 
 

图 60 金属 Al的纳米压痕 Ph曲线上出现的 

位移突进现象[139] 

Fig. 60 Nanoindentation Ph curve of bulk aluminum 
showing pop-in phenomenon [139] 

 
此外，位移突进也可以因为相变[140, 141]、微

开裂[142]等诸多因素而导致。图 61 示出了一个微

开裂导致位移突进现象的例子 [142]。图中的三条
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Ph 曲线是对熔融石英进行测试得到的。首先需

要注意的是，在曲线 b 和曲线 c 上位移突进发生

时所对应的载荷都非常高，这应该不是位错成核

的标志，而是微开裂的标志。曲线 a 的加载部分

直至 Pmax 仍然保持光滑，没有观察到位移突进现

象；曲线 b 在 Pmax  50 mN 附近发生了位移突进，

之后载荷位移关系与曲线 a 发生了偏离；曲线 c

上的位移突进则出现在 Pmax  100 mN 附近，之

后载荷位移关系也偏离了曲线 a，并很快与曲

线 b 重合。从卸载曲线上看，曲线 b 和曲线 c 这

两种情况下，微开裂导致卸载曲线的位置和斜率

与曲线 a 相比发生了一定程度的变化。这种由微

开裂导致的位移突进已经被用于考察裂纹起始条

件[143, 144]或直接用于材料断裂韧性测定[142, 145]。 
 

 
 

图 61 微开裂对熔融石英纳米压痕 Ph曲线的影响[142] 

Fig. 61 Effect of microcracking on the nanoindentation Ph 
curves of fused silica [142] 

 

对位移突进现象可以很直观地理解为：在受

力压入材料表面的过程中，压头在某一个位移处 

遇到了一个变形阻力相对较小的区域，于是位移

的变化速率增大，而载荷则仍然按照预设的速率

增大；载荷增加速率赶不上位移变化速率，便在

载荷位移关系曲线上表现出了位移突进。按照这

一直观的理解不难得出一个结论：位移突进是否

发生以及发生的程度应该与加载速率有关，这一

点从如图 62 的 Ph 曲线上可以清楚地看出。图

62 示出的是采用不同加载速率对两种金属玻璃 

(Pd40Ni20P 和 Zr10Al10Ni15Cu) 进行纳米

压痕实验所得到的结果[134]，图中只示出了 Ph

曲线的加载部分。可以看出，在所采用的最高加

载速率 (对于 Pd40Ni20P 为 20 mN/s；对于

Zr10Al10Ni15Cu 则为 5 mN/s) 下，曲线上几

乎看不出位移突进的存在；而随着加载速率的降

低，位移突进开始出现，突进的次数也随着加载

速率的降低而增多。因此，对于弹性模量和硬度

测试来说，有必要采用较高的加载速率；而对于

观察和分析位移突进现象而言，较低的加载速率

则更为合适。 

在很多情况下，即便是在加载阶段发生了位

移突进，卸载阶段的数据也能很好地符合幂函数

关系 (如图 51、图 58 和图 61 所示)，而至于由卸

载数据导出的材料性能 (弹性模量 E 和硬度 H) 

是否合理则需要根据具体情况进行具体分析。一

般说来，由位错成核导致的位移突进应该不影响

最终性能测试结果的可靠性，因为位错成核意味

着塑性变形的起始，而前述的纳米压痕理论是针

对弹塑性变形情况建立的。当然，如果在不同载

荷水平下连续出现了与位错运动有关的位移突进

就另当别论了。对于微开裂导致的位移突进，情

况则有所不同。如图 61 所示，微开裂导致了卸载 
 

 
 

图 62 两种金属玻璃典型纳米压痕 Ph曲线的加载部分：(a) Pd40Ni20P；(b) Zr10Al10Ni15Cu [134] 

Fig. 62 Loading portions of some typical nanoindentation Ph curves measured on two metallic glasses: 
(a)Pd-40Ni-20P;(b)Zr-10Al-10Ni-15Cu [134] 
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图 63 8Y-FSZ单晶的(a)纳米压痕 Ph曲线及(b)相应的表面残余压痕形貌[146] 

Fig. 63 (a) Ph curve and (b) the corresponding residual indentation impression on the surface of 8Y-FSZ single crystal [146] 

 
曲线斜率的变化，这时由初始卸载斜率确定的弹

性模量严格地说只是含裂纹体的刚度，并不是真

正材料力学意义上的弹性模量。而对于由显微结

构不均匀所导致的位移突进，情况就更为复杂一

些。从宏观尺度上说，弹性模量是一个对显微结

构不敏感的材料性能参数[86]。然而，纳米压痕却

是在显微结构尺度上进行的，所得到的弹性模量 

(甚至可能包括硬度) 本质上说应该是一个显微

结构尺度意义上的参数，在显微结构不均匀性影

响较为显著的情况下，纳米压痕技术测得的结果

与宏观力学测试所得到的结果理论上应该不存在

可比性。 

需要指出的是，由于本征的脆性，陶瓷材料

在压痕过程中极易发生微开裂现象。但是并不是

所有微开裂都会导致纳米压痕 Ph 曲线上出现位

移突进现象。图 63 所示为对 8 mol% Y2O3 全稳定

的 ZrO2 (8YFSZ) 单晶进行纳米压痕实验 (Pmax 

= 1900 mN) 所观察到的情况[146]。图 63(a)所示的

Ph 曲线上没有任何位移突进的迹象，而图 63(b)

所示的试样表面残余压痕顶角附近则出现了极为

显著的微开裂。考虑到微开裂可能导致所测得的

弹性模量和硬度偏离真实值，因此，建议对陶瓷

材料进行纳米压痕实验时，应尽可能避免使用太

高的峰值荷载，并对试样表面残余压痕的形貌进

行必要的观察。 

顺便提一下，在对一些材料进行纳米压痕实

验时，在卸载阶段也观察了位移突变的现象。图

64 示出了采用球形压头对单晶硅进行纳米压痕

实验所得到的一条 Ph 曲线[147]：在卸载到 P  28 

mN 时位移出现了一个突然的减小。与位移突进 

(Pop-in) 相对应，这种现象通常称为位移突退 

(Pop-out)。借助于纳米压痕技术研究单晶硅相变

是一个普遍关心的研究方向[140, 148, 149]，一般认为

对于单晶硅的纳米压痕实验，加载阶段出现的位

移突进与 Si-I 相到 Si-II 相的转变有关，而卸载阶

段出现的位移突退则与 Si-II 相到 Si-XII 和 Si-III

相的混合相或无定型相的转变有关[147]。 
 

 
 

图 64 单晶硅球形压头纳米压痕试验得到的 Ph曲线[147] 
Fig. 64 Ph curve of spherical nanoindentation on single 

crystal silicon [147] 
 

4   接触面积 

从一定意义上说，接触刚度的确定是一种直

接的方法：通过对待测样品进行测试，只要获得

了精确的载荷位移数据并借助于幂函数 (或其

他形式的函数) 对卸载数据进行了准确的描述，

就可以通过对函数求导而得到初始卸载斜率作为

对应于峰值载荷的接触刚度值。相对而言，接触

面积的确定就显得稍微间接一些，需要借助于对

标准样品进行的测试建立起一个面积函数，然后

应用于待测样品。正是这种间接性质使得近年来

对面积函数标定可靠性以及接触面积计算准确性

的研究成为一个热点。 

本章将对这些相关研究进行总结和分析。 
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4.1  残余压痕形貌 

从 2.4 节的讨论中可以知道，OP 方法中面积

函数的标定涉及到两个关键点：一是接触深度 hc

的确定，二是标准样品的选择。 

根据 Oliver 和 Pharr 的分析，在对压痕卸载

数据按幂函数式(8)拟合后，接触深度 hc 可以由式 

(13) 直接确定。由式 (13) 可知，接触深度 hc 小

于位移 h，二者间的偏差由压痕载荷 P 和初始卸

载斜率 S 决定：S 越大，二者间的偏差越小。必

须意识到的是，式 (13) 的基础是弹性接触力学；

将式  (13) 应用于确定弹塑性材料压痕行为描

述时或多或少会引进一些误差。本节我们首先通

过对试样表面残余压痕形貌的简单分析 [150]来说

明导致这些误差的原因。 

一般来说金属材料抵抗塑性形变的能力较

差，在压痕的卸载阶段发生弹性恢复的程度较小，

因此往往表现出较大的初始卸载斜率，如图 7 (e) 

和 (f) 所示；在极端的情况下，式 (13) 中的第

二项将趋近于零，这时材料表面的残余压痕形状

近似接近于理想状态，如图 65(b)所示。陶瓷材料

的情况则正好相反，材料抵抗塑性形变的能力很

强，在峰值载荷作用下，材料表面除了发生塑性

形变外，塑性形变区外围的弹性基质也会相应发

生一定程度的弹性形变，导致包围着塑性压痕的

一个局部区域发生弹性下沉，产生一个弹性位移

hs，如图 4 所示。在载荷完全去除后，弹性形变

的恢复不仅发生在压头压入方向，同时也会发生

在试样表面：随着表面弹性下沉区域的恢复，压

痕的棱边也会在弹塑性失配应力作用下向压痕

中心方向发生弯曲，如图 65 (c) 所示。类似的情

况在一些高硬度金属材料中也可以观察到。 

注意到在式 (13) 的推导过程 (参见 2.4 节) 

中已经考虑了表面沉陷的因素，所以一般来说，

对于图 65(b)和图 65 (c) 所示的这两种情况，借

助于式 (13) 确定的 hc 相对是较为精确的。但是

对于接触面积的计算来说，图 65(a)所示的残余压

痕形状与压头横截面形状一致，理论上说几乎不

会导致接触面积计算结果的误差；而图 65(b)所示

的形状则稍稍偏离压头横截面的理想情况，OP

方法提出的面积函数 (式 (15)) 中引进的低阶项

可以较好地修正这一偏差。 

一些极端脆性的材料在压痕过程中会发生严

重的表面沉陷，最终的残余压痕形状如图 65 (d) 

所示。这种情况在对较软基体上的硬质薄膜进行

纳米压痕实验时经常遇到：当载荷去除后，硬质

膜层的弹性恢复受到的阻力主要来自较软的基

体，与块体脆性材料相比，这样的阻力明显要小

得多，因此，残余压痕棱边向压痕中心方向的弯

曲程度会明显加剧[151]。在这种情况下，由式 (13) 

计算得到的接触深度偏大，从而导致由面积函数

计算得到的接触面积偏大。 

相反地，如果是对较硬基体上的软质薄膜进

行纳米压痕实验，软质薄膜对硬质基体弹性恢复

的阻碍作用会很弱，从而导致压痕周围发生表面

凸起 (Pile-up) 现象(图 65 (a))。这种情况在块体

材料中也经常观察到。图 66 对表面凸起和表面沉

陷进行了对比[152]。由于在式 (13) 的推导过程中

并没有考虑表面凸起的因素，因此，在出现了表

面凸起现象的情况下式 (13) 将给出一个偏小的

hc 计算结果，从而导致由面积函数计算得到的接

触面积偏小。 

4.2  表面凸起 

Bolshakov 等人[153]采用有限元方法分析了纳

米压痕实验中表面凸起对力学性能测试精度的影

响问题。研究表明，材料在压痕过程中是否发生

表面凸起现象不但与压头形状有关，更与材料自

身性能 (主要是折合模量 Er、屈服强度ys 以及加

工硬化程度) 有关。一般说来，具有较大 Er/ys

的材料或加工硬化程度较高的材料 (如在压痕之

前经历了冷加工的软金属) 在压痕过程中更容易

发生表面凸起现象。具有一定加工硬化能力的材

料可以通过压痕过程中的应变硬化来抑制表面凸 
 

 
 
图 65 Berkovich压头在材料表面引进的残余压痕形状示意图：(a)凸起；(b)无凸起无沉陷；(c)沉陷；(d)严重沉陷[150] 

Fig. 65 Schematic illustrations of the shapes of Berkovich residual impression: (a) pile-up, (b) no pile-up or sink-in,  
(c) sink-in and (d) excessive sink-in [150] 
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图 66 纳米压痕实验中表面凸起和表面沉陷示意图[152] 
Fig. 66 A schematic illustration of pile-up and sink-in effects 

during nanoindentation [152] 

 
起的发生，而在压痕之前已经发生了较大程度加

工硬化的材料则有点类似于前述软基硬膜的情

况，倾向于发生表面凸起。 

图 67 给出了 Bolshakov 等人[153]得到的部分

有限元模拟结果。将一个半锥角为 70.3  的圆锥

形压头压入材料表面，设定材料的弹性常数为 E 

= 70 GPa 和 = 0.25，但材料的屈服强度ys 则设

定在 0.114 GPa-26.620 GPa 范围内变化。Hay 等

人考虑了两种试样状态，一种是加工硬化率 = 0

的试样，另一种则是线性加工硬化率 = 10ys 的

试样。图 67 中的 hmax 和 hf 分别为压痕实验中的

峰值位移和试样表面残余压痕的深度，后者采用

OP 方法通过对卸载曲线进行分析而得到。考虑到

hf/hmax 可以处理为一个与 hmax (或 Pmax) 无关的常

数，且 0  hf/hmax  1 (hf/hmax = 0 对应于纯弹性接

触的情况，而 hf/hmax = 1 则对应于刚性塑性接触

的情况)，由图 67 可以看出，hf/hmax 可以用作判

断材料在压痕过程中是否发生表面凸起的一个简 

单判据：只有在 hf/hmax 非常接近于 1 且压痕过程

中试样几乎不发生加工硬化的情况下才会出现明

显的表面凸起；而在 hf/hmax < 0.7 时，无论试样在

压痕过程中是否发生了加工硬化，压痕过程导致

的表面凸起都十分微弱，或者表现为表面沉陷。 

为了进一步评价表面凸起和表面沉陷对接触

面积的影响，Bolshakov 等人[153]进一步采用不同

方法计算了各种情况下的接触面积，结果如图 68

所示。图中，AME 为直接通过有限元分析确定的

真实接触面积，AOP 为采用 OP 方法通过分析卸载

曲线确定的接触面积，而 ATH 则是在假定不发生

任何表面凸起或表面沉陷的情况下由压头形状决

定的接触面积，即纯弹性条件下的理论接触面积。

根据上一小节的讨论，A/ATH > 1 对应于表面凸

起，而 A/ATH < 1 则对应于表面沉陷。从图 68 可

以看出，在材料发生了表面凸起的情况下，AME > 

AOP，即 OP 方法明显低估了接触面积。在 0.7 < 

hf/hmax  1 的范围内，对于不易于发生加工硬化的

材料，即便是表面沉陷而不是表面凸起，OP 方法

也明显低估了接触面积；对于易于发生加工硬化

的材料，OP 方法则可以对接触面积作出比较准确

的估计。在实际的压痕实验过程中，几乎不可能

通过对载荷位移数据的分析来判断材料是否发

生了加工硬化。因此，如果对卸载数据的分析得

到了 hf/hmax > 0.7 的结果，就需要特别小心地考虑

OP 方法确定的接触面积的可靠性。 

如果借助于 hf/hmax 值或者其他材料性能参数

判断材料有可能发生了较为显著的表面凸起，则

有必要对残余压痕进行实际观察 (比如 SEM 或

其他手段) 以确定表面凸起的程度并测定真实的 

 

 
 

图 67 圆锥形压头压入试样表面时接触形貌的有限元模拟结果：(a)加工硬化率 = 0的试样； 

(b)线性加工硬化率为 = 10ys的试样
[153] 

Fig. 67 Finite element simulation of contact profiles under load for conical indentation of (a) non-work-hardening materials and 
(b) linear work-hardening materials with work-hardening rate  = 10ys 

[153] 
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图 68 归一化接触面积随 hf/hmax的变化关系
[153] 

Fig. 68 Dependence of the normalized contact area  
versus the parameter hf/hmax

 [153] 
 
接触面积。对于 Berkovich 压痕来说，通过实际

观察判断表面凸起显著性的依据是压痕边棱向外

弯曲的程度 (参见图 66)。 

在发生了显著表面凸起的情况下，将不能使

用由 OP方法确定的面积函数计算接触面积。1992

年建立的 OP 方法可以算得上是近乎完美的，后

续的一些研究只不过是对其做一些修补工作。可

能是因为表面凸起导致的面积函数失效是 OP 方

法所面临的为数不多的无法解决的问题之一，在

2004 年那篇综述论文[4]中，Oliver 和 Pharr 甚至用

了“Holy Grail”这个词来形容这个问题，将其列

为了纳米压痕研究的“终极目标”之一。关于在

表面凸起条件下使用纳米压痕技术测定材料力学

性能的研究因此也得到了很大程度的重视。 

Cheng 等人 20 世纪末到 21 世纪初开展的一

系列工作[64, 65, 154, 155]在这方面具有一定的特色。

他们借助于有限元分析手段，从压痕功的角度分

析了压痕参数与材料性能之间的关系。图 69 示出

了有限元分析结果。此外，图 69(b)也给出了一些 

实际材料的实测结果。图中的压痕功是以 Ph 曲线

为基础获得的：加载曲线下方的面积即为总压痕功

Wt，卸载曲线下方的面积为弹性恢复消耗的功 Wu，

而 (Wt Wu) 则为压痕塑性功 Wp (参见图 42)。 

图 69(a)表明，在 hf/h > 0.4 (或 Wp/Wt > 0.2) 的

条件下， (Wp/Wt) 与  (hf/h) 之间近似存在如式 

(33) 所示的线性关系： 

  (33) 

对图 69(a)所示数据进行线性拟合可以得到 
= 0.27。 

而由 图 69(b) 则可 以 看出 ，压 痕功 参数 

(Wp/Wt) 与材料性能参数  (H/Er) 之间也近似存

在着如式 (34) 所示的线性关系： 

 (34) 

这就提供了一条避开接触面积直接确定材料

性能的可能途径。 

注意到 Joslin和Oliver [156]曾经结合式(4)和式

(7)导出了以下关系式，如式 (35)： 

 (35) 

Oliver 和 Pharr [4]认为 Wp、Wt、Pmax 和 S 这

些参数都可以通过载荷位移曲线直接获得，因

此，联立式(34)和式(35)就可以解出 H 和 Er；而

根据解出的 H 值即可通过式 (7)计算出接触面   

积 A。 

有不少研究涉及到了表面凸起对接触面积的

影响问题[157159]。对于陶瓷来说，其本征的脆性

使得压痕卸载阶段的弹性恢复一般都比较显著，

在绝大多数情况下都满足 hf/hmax < 0.7 这一条件， 

 

 
 

图 69 压痕功参数 (1 Wu/Wt) 与(a)压痕参数 hf/h及(b)材料参数 H/Er之间的关系
[154, 155] 

Fig. 69 Relationships between (1 Wu/Wt) and (a) hf/h and (b) H/Er
 [154, 155] 
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根据 Bolshakov 等人[153]的分析，表面凸起的影响

在陶瓷材料中几乎可以忽略不计。 

4.3  分析纳米压痕数据的双斜率法 

这里顺便提一下式(35)的另一个有意思的应

用分析纳米压痕数据的双斜率法。 

OP 方法是以分析 Ph 曲线的卸载部分为基

础建立的。2001 年，Oliver [160]又进一步提出了一

个结合分析加载曲线和卸载曲线以确定材料性能

的双斜率方法。这也是一个避开接触面积直接确

定材料性能的方法，但这一方法除了需要借助于

OP 方法中关于卸载曲线的数学描述内容之外，还

涉及到了加载曲线的数学描述。 

压痕加载阶段的载荷位移通常采用如式

(36)的经验公式加以描述： 

 (36) 
式中的 K 是一个与材料性能和压头形状有关

的经验常数。尽管这一经验公式的适用性已经分

别通过实验 [127]、有限元分析 [161]、量纲分析 [154]

等方法进行了验证，但式中系数 K 的物理意义并

不明确。 

对式 (36) 的物理本质开展研究的基本思路

最早是由 Loubet 等人[162]提出的，在这项工作中，

压痕过程中的总变形被分解为塑性组元和弹性组

元两部分。基于这一思路，Hainsworth 等人[127]

从式  (6) 出发导出了一个描述纳米压痕加载阶

段载荷与位移之间的关系式 (具体推导过程参见

文献 [127]) ，如式 (37)： 

 (37) 

式中的的* 和* 为经验常数。 

与式 (36) 相比，式 (37) 虽然明确了经验常

数 K 与材料性能参数之间的关系，但同时又引进

了两个新的经验常数* 和*。通过对一系列材

料的纳米压痕数据进行的拟合分析，Hainsworth

等人[127]给出了* 和* 的经验值：* = 0.194，

* = 0.930。而之后 Jha 等人[163]采用一种简单的

分析方法又将这两个经验值进一步修正为：* = 

0.182，* = 0.725。为了更进一步阐明这两个经

验常数的物理意义，Malzbender 等人 [164]按照

Hainsworth 等人[127]的分析思路、利用 OP 方法中

的一些关系式导出了一个新的关系式(具体推导

过程参见文献 [164])，如式(38)： 

 (38) 

式中的 C0 为压头形状常数， 为之前在式

(12)中出现过的另一个压头形状常数； 则为之

前在式(4)中出现的常数。  

式 (38) 与式 (37) 具有完全相同的形式。对

于 Berkovich 压头有：C0 = 24.5、 = 0.75、 = 1.05。

于是由式 (38) 即可计算得到式 (37) 中两个待

定常数的具体数值：* = 0.202，* = 0.633*。 

Oliver 的双斜率法[160]就是基于式 (38) 提出

的。由式 (38) 可获得加载曲线的斜率 SL，如式 

(39)： 

 

 (39) 
结合式 (39) 和式(4)可以得到式 (40)： 

 (40) 

再结合式 (40) 和式 (35) 以消除 H 便得到

了折合模量 Er 的一个表达式，如式 (41)： 

 (41) 

利用式 (41) 和式(4)可以导出接触面积，如

式 (42)： 

 (42) 

最后，根据式 (42) 和式(7)得到式 (43)： 

 (43) 

这就导出了双斜率法确定材料弹性模量 E 和

硬度 H 所需的所有公式。 

图 70 示出了采用双斜率法对熔融石英和金

属 W 的纳米压痕数据进行分析所得到的硬度和

弹性模量随压头位移的变化曲线，同时示于图 70

的还有采用理想压头的面积函数以及采用 OP 方

法标定的面积函数分别计算得到的结果。由于纳

米压痕实验数据是通过连续刚度实验测得的，因

此，在小位移范围内数据出现了异常大或异常小

的现象。从图 70 可以看出，在大位移情况下，三

种方法分别确定的 H 和 E 均表现为与位移无关的

常数，且相互之间吻合得较好。这就初步证实了

双斜率法的适用性。 

 
——————————— 
* 在文献 [164] 中，式 (38) 中未出现修正因子，计算采

用的是 = 0.72，因而相应得到  = 0.638。 
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图 70 采用不同方法分析纳米压痕数据得到的硬度及弹性模量：(a) 熔融石英；(b) 金属W [160] 
Fig. 70 Hardness and elastic modulus determined with different analytical techniques for (a) fused silica and (b) tungsten [160] 

 

双斜率法自 2001 年提出以来，并没有引起太

多的关注，实际研究工作中应用双斜率法的实例

也不多见。这其中的原因可能与加载曲线数学描

述方面存在的不确定性有关。至少，在 Oliver 的

分析过程 [160]中所使用的式  (38) 是针对理想压

头形状导出的，而实际压头的尖端总是存在有一

定程度的钝化，这将导致式(8)与实际情况之间存

在一定程度的偏差，从而影响双斜率法的测试精

度[165]。 

此外，双斜率法还有另外一个基本的假设，

即材料的硬度为常数。这显然不合理，因为大量

的研究已经发现，即使是在纳米尺度上进行测试，

材料硬度的压痕尺寸效应也是普遍存在的[166, 167]。 

4.4  压头尖端钝化物理模型 

纳米压痕实验是在极低的载荷下进行，接触

过程所发生的位移非常小，因此，压头尖端的几

何形状成为了一个尤其重要的因素。Doerner 和

Nix[70]指出在压痕深度小于 1 m 的条件下通过压

痕方法 测定硬度和弹性模量时，压头尖端确切形

状的确定是即为关键的。如图 5 所示，在接触深

度小于 1 m 时，由压头理想形状计算得到的接

触面积明显低于实测接触面积；在 hc  20 nm 时，

二者甚至相差约 3 倍。这一实验结果表明：实际

压头的尖端与理想情况相比应该是严重钝化的。 

在 1.2 小节中曾经提到，由于机械加工精度

的限制，几乎所有压头的尖端处都不可能是完全

理想尖锐状态[57]；进而，在压头后续的使用过程

中，反复的压入有可能导致压头尖端发生进一步

的钝化[58]。图 71 所示为一个钝化的压头尖端示

意图。由于机械加工精度限制以及后续使用过程

发生的磨损，压头尖端将形成了一个半径为 R 的

球面，球面的高度为  ，而球面端部到理想状态

压头尖端处的距离为 hd。在文献中，hd 通常被称

为压头尖端有效截断长度  (Effect Truncation 

Length)。 

 

 
 

图 71 钝化的压头尖端示意图[164] 
Fig. 71 Schematic illustration showing the geometry  

of a rounded indenter tip [164] 
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根据简单的几何分析不难得到，如图 71 所示

的尖端钝化压头在试样表面引进的残余压痕投影

面积可以由式(44)给出[168]： 

  (44) 

式中的 C0 为压头形状参数。对于 Berkovich

压头，C0 = 24.5。式(44)表明：由于 hd 的引进，

在同一接触深度 hc 条件下，尖端钝化压头在试

样表面引进的残余压痕投影面积将大于理想  

尖锐压头的情况，这就解释了如图 5 所示的实验

现象。 

将式 (44) 代入式(4)可得到式 (45)： 

 (45) 

式(45)表明，初始卸载斜率 S 与接触深度 hc

之间呈线性关系，由这一线性关系的斜率可以确

定材料的弹性模量 E，而由截距则可确定压头尖

端有效截断长度 hd。 

Sawa 和 Tanaka [169]对式 (45) 的适用性进行

了较为系统的实验研究，他们的工作是与测试系

统的机架柔度标定一起展开的。事实上，在许多

关于压痕试验仪标定方法的研究中，接触面积的

标定与机架柔度的标定都是作为一个整体同时进

行的[170172]。Sawa 和 Tanaka [169]通过将式(17)与 

式(44)相结合得到式 (46)： 

 (46) 

作为研究工作的一个基本出发点。他们使用

了 5 台不同厂商生产的纳米压痕仪 (各自配备

Berkovich 压头) 对 4 种不同的材料进行了纳米压

痕实验；而后采用反复迭代法对实验数据进行分

析，得到了如图 72 所示的实验结果。图中的 A、

B、C、D、E 分别代表 5 台不同的纳米压痕仪。 

注意到图 72 中的横坐标为 (Ct  Cm)，即初

始卸载斜率 S 的倒数，因此，由图 72 可以看出，

对于给定的材料和给定的压头，式 (45) 总是成立

的。但是同时也应该注意到，对于不同的材料，

对同一压头进行标定所得到的 hd值存在一定的波

动。类似的现象在 Gong 等人的工作[9]中也有所报

道。这似乎说明，式 (44) 对接触面积的修正还过

于简单，漏掉了一些影响接触面积的重要因素。

这一点将在下一小节中加以讨论。 

但是在大多数情况下，借助于式 (44) 描述

接触面积也可以获得较为理想的结果。图 73 所示

为根据图 72 给出的标定结果计算得到的材料弹

性模量值。可以看出，在所考虑的整个峰值载荷 

 

 
 

图 72 采用不同材料对不同纳米压痕仪进行机架柔度及压头形状进行标定得到的结果[169] 
Fig. 72 Calibrating results of frame compliance (Cm) and effective truncation length of indenter tip (hd) with different  

machines for different materials [169] 
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图 73 根据图 72所示标定结果计算得到的不同材料 

折合模量[169] 
Fig. 73 Reduced modulus calculated with the calibrating 

results shown in Figure 72 for different materials [169] 

 
范围内，由不同纳米压痕仪测得的同一材料的弹

性模量值基本保持不变。此外，图 73 还给出了

OliverPharr 工作中蓝宝石 (Sapphire) 和玻璃的

测试结果。两种方法所得结果之间的一致性进一

步验证了式 (44) 和式 (45) 的适用性。 

由于具有简单实用的特点，式 (44) 经常被

用于纳米压痕数据的分析[173, 174]。事实上，在前

面提到的式 (8)的推导过程中，Malzbender 等   

人 [164]就进一步采用式  (44) 描述了压头钝化对

加载曲线数学表达式的影响，并将式(8)进一步改

写为式 (47)： 

(47) 

为了更好地从力学理论上阐明尖端钝化压 

头对接触面积的影响，一些学者也先后提出了  

几个描述尖端钝化压头的物理模型。Loubet 等   

人[175, 176]对压头尖端缺陷的研究可能是这方面最

早的一批工作，也是后来一些重要理论研究的基

础，虽然他们的工作中并没有涉及到压头尖端钝

化问题。后来又分别出现了一些旨在确定压头尖

端形状函数的研究 [177, 178]。这里我们着重介绍

Thurn 和 Cook [177]建立的物理模型。ThurnCook

模型如图 74 所示。其中，图 74(a)为一个锥角为

2 的圆锥形压头，压头尖端位于 Z = 0；压头端

部与试样保持接触状态，接触深度为 hc，对应的

接触半径为 a。注意到如图中所示，试样表面发

生了一定程度的沉陷。由这一构型可以根据式 

(48) 写出压痕的形貌为： 

 (48) 

 
 

图 74 ThurnCook模型示意图：(a) 锥角为 2 的圆锥形

压头；(b) 半径为 R的球形压头；(c) 对(a)和(b)进行调和

平均得到的尖端钝化压头[177] 
Fig. 74 Schematic illustration of the Thurn-Cook model:  
(a) cone of included angle of 2, (b) sphere of radius R  

and (c) the harmonic average of (a) and (b) [177] 

 
图 74(b)则为一个半径为 R 的球形压头与试

样接触的情况，同样接触深度为 hc，对应的接触

半径为 a。在 r << R 的情况下，压痕的形貌可根

据式 (49) 计算： 

 (49) 

假定一个实际压头的尖端可以处理为上述两

种理想情况的调和平均 (图 74(c))，则可得式 

(50)： 

 (50) 

式 (50) 可以改写为式 (51)： 

 

 (51) 
由式(51)解出接触半径 a，即可计算出实际压

头在给定接触深度 hc 下的接触面积，如式(52)： 

 (52) 

为便于拟合分析，可以将式 (52)改写为式 
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(53)： 

 (53) 

式中的 C1和 C2分别为与 和 R 有关的常数。

式(53)与式(44)在形式上是一致的，但前者显然具

有更明确的理论基础，后者则是通过简单的几何

分析得到的。 

考虑到式(51)只有在 hc > 0 的前提下才能成

立，因此有：a/2R > cot。对于 Berkovich 压头，

这就意味着 a  R。也就是说，ThurnCook 模型

只有在接触深度较大的前提下才有效。 

为了验证模型的适用性，Thurn 和 Cook [177]

对两种玻璃 (熔融石英和钠钙玻璃) 进行了压痕

实验，借助于 SEM 量测了试样表面残余压痕的面

积，并与式(52)的计算结果进行了对比，结果如

图 75 所示。显然，在接触深度不太小的情况下，

二者之间吻合得很好。 
 

 
 

图 75 两种玻璃残余压痕投影面积 SEM实测值与 

式(52) 计算值的对比[177] 
Fig. 75 Comparison between the imaged area (by SEM) and 

the calculated area with Eq. (52) for two glasses [177] 

 

Bei 等人的物理模型 [178]给出的面积函数与

ThurnCook 模型相似，与式 (52) 相比只是少了

一个常数项，如式 (54)： 

 (54) 

式中的1 和2 为常数。Bei 等人指出，式中

的第一项代表了理想压头的情况，而第二项则与

压头尖端球面半径 R 有关：1 = 2R。 

此外，Antunes 等人[179]、Berla 等人[180]以及

Fischer-Cripps [57]也分别提出了几个不同的物理

模型用于考虑压头尖端钝化对接触面积的影响，

建立这些物理模型的基本思路与 Thurn 和 Cook

的工作大体相似，这里不再详述。此外，Chicot

等人 [181]在对这些模型进行对比分析的基础上，

提出了一个基于已知压头尖端有效截断长度的

面积函数，这个函数的应用需要预先采用高分辨

率显微镜对压头尖端进行定量表征，并不便于实

际应用。 

与其他物理模型相比，ThurnCook 模型一个

突出的特点就是继续分析了压头尖端形状变化的

影响[177]。如果把图 74(b)所示的球形压头换成 2.3

小节中提到的“等效压头”，即压头的形貌用式(9)

描述，则接触深度可以写成式 (55)： 

 (55) 

考虑 n = 3 (即 m = 1.33) 情况，式 (55) 可以

改写为式 (56)： 

 (56) 

将式中的第二项展开，即可得到式 (57)： 

 (57) 
根据式(58)可得相应的面积函数： 

 (58) 

式(58)与 OP 方法中提出的经验面积函数 (式

(15))很相似，似乎在某种意义上为 OP 方法面积

函数的合理性提供了一些佐证。 

分别采用式(52)所示的两参数面积函数和式 

(58)所示的多参数面积函数确定的不同材料弹性

模量和硬度值示于图 76。其中，采用式(58)计算

接触面积时只取了前 8 项。可以看出，两参数面

积函数和八参数面积函数在材料性能确定方面似

乎没有显著的区别。下文中我们将看到，这是一

个比较有意义也有一定实用价值的结论。 

4.5  预标定面积函数的局限性 

现在我们来讨论 OP 方法中提出的面积函数 

 式 (15)。 

在 OP 方法 [2 ]以及国际标准 ISO 14577 

12015 [5]中，面积函数式(15)中的系数都是通过

对标准样品进行压痕实验，而后对实验数据进行

拟合分析而得到的。由于这一标定在对待测材料

进行测试之前借助于标准样品进行，因此，本文

将 OP 方法中的面积函数称为预标定面积函数， 
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图 76 采用不同面积函数计算得到的弹性模量和硬度：(a) 两参数面积函数；(b) 八参数面积函数[177] 
Fig. 76 Elastic modulus and hardness calculated using different area functions: (a) two-parameter area function and (b) 

eight-parameter area function [177] 

 
而由预标定面积函数计算得到的接触面积则称为

预标定接触面积。 

式(15)提出之后，其确定接触面积的精度问

题就一直受到学者们的普遍关注。早在 2001 年，

Sawa 和 Tanaka [169]就指出：尽管 Oliver 和 Pharr

提出的面积函数标定方法本身十分巧妙而且精

细，但这一方法的应用却需要高超的技艺。在这

一方法的实际应用中存在的主要问题包括 [169]：

(1) 面积函数的拟合精度严重依赖于迭代分析中

选取的第一个初始值，因此，即使是采用同一组

压痕实验数据，往往也得不到一组确定的系数值；

(2) 在压痕实验过程中，压头尖端处的几何形状

会因为磨损而发生变化，因此，需要对面积函数

进行周期性的标定，这是一件非常繁琐的工作；

(3) Sawa 和 Tanaka 发现，即使采用同一个压头在

同一台纳米压痕仪上进行实验，对不同材料进行

标定所得到的面积函数也可能不一样，似乎说明

面积函数可能不仅仅只由压头形状决定。 

Sawa 和 Tanaka 的上述说法仅仅是基于他们

在实验室进行的一些摸索性实验，之后他们报道

的工作则是上一小节中提到的对式(44)适用性的

研究。对他们这些说法的进一步支持则来自后来

其他许多学者的工作。本小节中，我们结合 Sawa

和 Tanaka 的上述说法对 OP 方法中提出的预标定

面积函数的局限性进行简要讨论。 

Sawa 和 Tanaka 提出的第一个问题涉及到迭

代分析结果的可重复性。式(15)中除了首项用于

描述理想压头几何形状之外，还包含了 8 个低阶

项。即使不考虑压头真实形状 (面夹角、棱夹角

等) 与理想状态之间的差异，8 个低阶项就需要 8

个待定系数。从数学上说，如此多的待定系数对

于迭代分析无疑是一个很大的工作量。因此，我

们首先讨论式(15)中采用 8 个低阶项的必要性。 

在 2004 年的综述中，Oliver 和 Pharr 分别采

用两种方法确定了面积函数系数标定值，所得到

的两组系数具体数值列于表 4。方法 I 是对很宽



第 42 卷 第 2 期 龚江宏：准静态纳米压痕的理论基础与数据分析 ·227· 

 

的压入深度 (比如 10 nm‒1500 nm) 范围内获得

的数据进行拟合，拟合过程中首先对压头的面夹

角进行测量确定面积函数首项系数，而后再限定

其他 8 项的系数均为正值。由这一方法标定的面

积函数计算得到的接触面积  (预标定接触面积) 

与实测值之间的偏差示于图 77(a)：在接触深度大

于 200 nm 的条件下，预标定面积与实测值之间的

偏差在 1% 以内，而在接触深度较小的条件下，

二者间的偏差可高达 4%。拟合面积函数的第二

种方法 (方法 II) 则有效地提高了小深度范围内

的标定精度。方法 II 限制了拟合所用的压入深度

范围，但不限制 8 个低阶项的系数必须为正值。

由方法 II 的预标定接触面积与实测值之间的偏差

示于图 77(b)。 

现在我们用表 4 所列数据，分别取含有所有

8 个、前 6 个、前 4 个和前 2 个低阶项的式(15)

计算接触面积(计算结果分别用 A8、A6、A4 和 A2

表示)，计算结果示于图 78，图中的纵坐标为 A/A8 

(其中的 A 分别为 A6、A4 和 A2)。可以看到，在接

触深度不是很小的条件下，采用不同数量低阶项

计算得到的接触面积之间的偏差都非常小，这些

偏差与面积函数自身存在的偏差(图 77)相比几乎

可以忽略不计。 

图 78 所示结果似乎说明：尽管式(15)中出现

了 8 个低阶项，但在实际应用中往往只需要前几

项即可实现对实验数据的精确描述。事实上，有

不少研究 [182-184]就只是选取了式(15)前几个低阶

项对实验数据进行拟合以获得预标定面积函数。 

Sawa 和 Tanaka 提出的第二个问题涉及到面

积函数的周期性标定。如果在实际研究过程中需

要采用预标定接触面积计算材料性能，那么对压

头进行周期性标定以随时监控压头尖端的磨损状

态确实是必要的。这一点可以借助于 Cech 等   

人[185]近期的一项工作加以证实。在这项工作中，

Cech 等人采用三个不同磨损程度的 Berkovich 压

头对熔融石英进行了压痕实验，图 79 示出了部分

典型的实验结果。图中压头的三种状态 (状态 I、

状态 II 和 III) 分别是同一个 Berkovich 压头经历 

 

 
 

图 77 接触面积计算值与实测值之间的偏差随接触深度的变化关系：(a) 方法 I；(b) 方法 II [4] 
Fig. 77 Difference between the contact areas determined by the area functions and the measured values:  

(a) Method I and (b) Method II [4] 

 

表 4 不同方法拟合得到的面积函数系数值[4] 
Tab. 4 Values of the coefficients included in Eq.(15)obtained using different methods [4] 

 Method I Method II 

C0 24.65000 24.2618496939950 

C1 202.70000 388.7154784795610 

C2 0.03363 937.7231805614820 

C3 0.93180 251.5353435276130 

C4 0.02827 451.3309707784060 

C5 0.03716 219.0195548567790 

C6 1.76300 157.7402858201290 

C7 0.04102 98.1240614964975 

C8 1.88100 72.6226884095761 



·228·  2021 年 4 月 

 

 

图 78 式(15)中低阶项选取数量对接触面积计算结果的影响 (未公开发表数据) 
Fig. 78 Effect of the number of the terms in Eq.(15)on the calculated contact area (unpublished data) 

 
了不同程度的使用之后的状态，状态 I 和状态 III

之间压头的使用时间跨度大约两年；在两种状态

之间，压头均经历了大约 104 次压痕实验。因此，

三种状态下的压头尖端 (近似处理为球形) 半径

R 呈明显增大趋势。从图 79 可以看出，三条 Ph

曲线之间呈现出了显著的差异。如果不考虑压头

的磨损，采用对状态 I 压头进行标定得到的面积函

数计算这三种情况下的弹性模量，得到的结果如

图 80 所示[186]。显然，状态 II 和状态 III 压头测试

得到的结果在小位移条件下出现了明显的偏差。 

Sawa 和 Tanaka 提出的第三个问题  对不同

材料进行的标定实验可能获得不同的面积函数 

 或许可以看成是预标定面积函数的一个致

命缺陷。之所以这么说，是因为 OP 方法中的面

积函数标定是针对压头而不是针对材料进行的，

也就是说式(15)描述的是压头几何形状而不是材

料表面残余压痕的形状。因此，隐含在 OP 工作

中的一个基本假设是：通过标准样品 (如熔融石

英 )  标定的面积函数可以直接用于其他待测 

 

 

图 79 采用不同磨损程度的 Berkovich压头对熔融 

石英测得的纳米压痕 Ph曲线[185] 

Fig. 79 Typical nanoindentation Ph curves of fused silica 
with Berkovich indenters of different bluntnesses [185] 

材料。然而，这一假设在 Oliver 和 Pharr 的工    

作[2, 44]中并没有加以考虑。相反，在关于“等效

压头形状”概念的讨论[73]中，Pharr 和 Bolshakov

曾经指出，“等效压头形状”(即式(9)中的指数 n) 

除了取决于实际压头的形状之外，还与待测材料

有关。这就意味着，采用同一个压头对不同材料

进行实验时，在材料表面引进的残余压痕形状会

因为材料的不同而存在一些差异。 

前面提及的 Cech 等人的工作[185]为上述讨论

提供了一个佐证。在这项工作中，Cech 等人借助

于 原 子 力 显 微 镜  (Atomic Force Microscopy, 

AFM) 观察并对压头的几何形状进行了定量表

征，从而获得了不同压入深度下由压头形状决定

的接触面积，如图 81 中实线所示；而后，采用这

个压头对熔融石英和 BK7 玻璃分别进行了压痕

实验，通过对实验数据的分析计算了接触面积。

当然，Cech 等人计算接触面积时依据的并不是式 

(15)，而是直接利用式(4)和已知的材料弹性模量

值，如式 (59)： 

 

 
 

图 80 不同磨损程度的 Berkovich压头对熔融石英 

弹性模量测试值的影响[186] 
Fig. 80 Elastic modulus of fused silica measured with 

Berkovich indenters of different bluntnesses [186] 
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 (59) 

计算得到的接触面积以数据点的形式示于图

81。不难看出，由纳米压痕数据计算得到的接触

面积不但与由压头形状确定的接触面积之间存在

偏差，而且还表现出了明显的材料依赖性：同样

的压入深度下，BK 玻璃的接触面积比熔融石英

稍微大一些。图 81 中示出的另外一组接触面积是

在修正了压头径向位移量测可能存在的误差而得

到的。这里不展开讨论。 
 

 
 

图 81 不同方法得到的熔融石英 (FS) 和 BK7玻璃 

纳米压痕接触面积[185] 
Fig. 81 Comparison between the nanoindentation contact 

areas determined with different methods for fused  
silica (FS) and BK7 glass [185] 

 

Hang 等人的工作[184]则是直接采用单晶硅和

一种铝合金的压痕实验数据按 OP 方法进行面积

函数标定，结果如图 82 所示。图中的 ATH 为根据

压头理想形状计算得到的理论面积函数，即 ATH = 

24.5hc
2，而 ASi 和 AAl 则分别为对单晶硅和铝合金

进行标定得到的结果。ASi 与 AAl 之间存在的偏差

证实预标定面积函数确实与材料有关。 
 

 
 

图 82 单晶硅和铝合金的预标定接触面积函数[184] 

Fig. 82 Pre-calibrated area functions of single crystal  
silicon and aluminum alloy [184] 

除了 Sawa 和 Tanaka所考虑的三个问题之外，

预标定面积函数还有其他的一些局限性。 

首先，注意到表 4 所示数据是对同一个压头

采用不同的实验方法和拟合方法得到的，这些数

据本身就说明，预标定面积函数的系数在很大程

度上依赖于数据拟合过程。尤其是，方法 I 是在

10 nm-1500 nm 压入深度范围内进行拟合，而方

法 II 则是在压入深度小于 500 nm 的范围内进行

拟合。二者拟合结果间的差异说明压痕深度范围

的选择对预标定面积函数也有一定的影响。因此，

Oliver 和 Pharr [4]也指出：应该根据所关注的压入

深度范围建立相应的面积函数。 

其次，在每一次的压痕实验过程中，压头与

试样之间的接触状态严格地说都是不一样的。一

种典型的情况是[172]：在进行数量较大的重复性实

验 (如需要在同一个样品上采用不同的峰值载荷

或峰值位移进行实验且每个峰值下均需测试多个

点) 时，通常的做法是在纳米压痕仪上设定好测

试流程，让纳米压痕仪自动完成所有测试，即：

在压制了一个压痕之后，压头将自动移动到下一

个点压制下一个压痕。在这种情况下，如果在上

一个压痕的压制过程中，试样在与压头之间的接

触过程中产生了一定程度的磨损，导致接触表面

形成碎屑而附着在压头表面，那么在下一个压痕

的压制过程中，这些附着的碎屑将对测试结果产

生一定的影响。 

再者，作为标准样品，即便在纳米尺度上也

基本上表现出较为均匀的显微结构特征。但是，

对于更多的实测材料而言，晶界、气孔等显微结

构不均匀性特征甚至晶粒的各向异性都可能导致

局部的压痕响应发生变化。从接触面积标定的角

度分析，在压痕过程中，一个微小气孔或一条晶

界存在于接触面上就会导致材料局部变形阻力 

(尤其是局部弹性模量) 的变化，从而影响到初始

卸载斜率。不难预期，不同的显微结构特征就会

导致不同的面积函数。 

基于上述讨论，可以认为 OP 方法中提出的

面积函数 (式 (15)) 仅仅是一个经验函数，这个

函数中待定系数的数值取决于诸多因素。 

最后，再顺便提一下由 Liu 等人报道的一项

工作[187]。在这项工作中，Liu 等人首先采用 OP

方法对石英晶体的纳米压痕数据进行了面积函数

标定，结果如图 83(a)所示。首先值得注意的是，

如果增加了极小位移 (hc < 38 nm) 情况下的实

验数据 (图中空心符号所示)，所得到的标定结果 
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将偏离在接触深度 hc > 38 nm 范围内标定的曲

线，这说明 OP 方法获得的面积函数确实与压入

深度的选取范围有关。另一个更有意义的现象是

OP 面积函数在极小位移时出现了一个奇异点，这

显然是不合理的。这一结果进一步说明 OP 面积

函数确实仅仅是一个经验函数。 

为了消除 OP 面积函数出现的奇异点，Liu 等

人又进一步提出了一个新的面积函数 [187]，如式 

(60)： 

 (60) 

式中 M0 - M3 为待定参数。 

图 83(b)对这个新面积函数与 OP 面积函数进

行了对比。在 hc > 40 nm 的范围内，两个函数所

分别给出的曲线相互重合，均能很好地描述实验

数据所呈现的变化规律；在极小的位移下，新面

积函数消除了 OP 面积函数中出现的奇异点，因

此似乎更为合理。采用 OP 面积函数和新面积函

数分别计算了材料的硬度和弹性模量，结果如图

84 所示：在位移较大的情况下，二者给出了较为

接近的结果，而在小位移情况下，新面积函数给

出的结果与 OP 面积函数相比有了明显的改善。 

4.6  面积函数的自标定 

上一小节的讨论指出了预标定面积函数存在

的一些局限性。克服这些局限性的一个根本途径

显然就是寻找出一种替代方法。 

首先，这种替代方法需要能够解决预标定面

积函数可能存在的材料依赖性问题。解决这一问

题应该是比较简单的。事实上，根据 OP 方法中

预标定面积函数的流程，如果面积函数式(15)中

的首项确实可以由压头的理想几何形状确定，那

么对于任何一种待测材料，我们只需在不同接触

深度 hc 下获得相应的初始卸载斜率 S，对 Shc 关

系按照式(15)进行拟合，即可由第一项系数的拟

合值直接得到弹性模量(式(4))。 
 

 
 

图 83 (a) OP面积函数的奇异点；(b) Liu等人提出的新面积函数与 OP面积函数比较[187] 
Fig. 83 (a) OP area functions with singularity and (b) new area function proposed by Liu et al.  

compared with the OP area function [187] 

 

 
 

图 84 以不同面积函数为基础确定的熔融石英硬度及弹性模量值[187] 
Fig. 84 Comparison between the mechanical properties (H and E) of fused silica determined with different area functions [187] 
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但是，上一小节中，影响面积函数的因素还

包括有拟合数据范围的选取、不同测试点处显微

结构特征的微小变化、压头与试样之间的相互作

用等等。即使是对同一种材料进行测试，这些因

素也会因测试点的不同而发生轻微的变化，最终

影响面积函数中各待定系数的具体数值。因此，

一个理想的面积函数标定过程应该是在具体  

的纳米压痕实验过程中对面积函数实现同步自

标定。 

面积函数的同步自标定意味着需要在一次加

载卸载循环的测试过程中获得接触刚度随接触

深度的变化关系。对于连续刚度实验来说，这是

很容易实现的。所谓连续刚度实验，就是在实验

过程中同步测定接触刚度随压入深度的变化关

系。事实上，表 4 及图 77 所示的实验结果就是通

过连续刚度实验获得的。但是必须指出的是，到

目前为止，连续刚度测试数据的可靠性仍然不是

很明确。本文前言中曾经提及，由于简谐力频率、

振幅等的变化对测试结果会产生一定程度的影  

响[29-31]。图 85 给出了采用不同谐振频率和振幅对

熔融石英和单晶铝进行连续刚度测试所得到的结

果[31]。简谐力频率和振幅的变化对熔融石英接触

刚度测试结果影响几乎可以忽略，但对单晶铝的

影响则非常显著。这一结果说明，对熔融石英采

用连续刚度测试以标定面积函数应该不会受到测

试条件变化的影响，但对于其他材料，连续刚度

测试是否适用则需要借助于更进一步的实验加以

验证。 

此外，由连续刚度实验测得的材料性能在某

些情况下与准静态压痕实验的测试结果之间可能

也并不能相互吻合[188]。图 86 所示为对熔融石英

和钢分别在不同加载速率下进行准静态压痕实验

和连续刚度实验所得到的结果。实验结果对加载

速率的依赖性可能与材料的应变硬化有关。但很

显然，即使是在同样的加载速率条件下，准静态

压痕实验和连续刚度实验给出的结果之间也存

在有较大的偏差。对于熔融石英的弹性模量而

言，也只是在合适的加载速率 (0 s1-0.05 s1) 范

围内才观察到了两种方法测试结果之间较好的

吻合性。 

最近，Gong 等人[189, 190]提出了一种由准静态

压痕实验 Ph 曲线直接进行面积函数自标定的方

法。这一方法所依据的一个基本理论考虑是：如

果纳米压痕实验的卸载阶段的确是一个纯弹性过 
 

 
 

图 85 连续刚度测试中谐振频率与振幅对接触刚度的影响[31] 
Fig. 85 Effect of harmonic frequency and amplitude on the measurement results of the contact stiffness [31] 
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图 86 准静态纳米压痕及连续刚度法测得的弹性模量(E)和硬度比较(H) [188] 
Fig. 86 Comparison of the elastic modulus (E) and hardness (H) measured with quasi-static nanoindentation and CSM method [188] 

 
 

程，那么卸载数据就可以借助于 Sneddon 的分析

解式(1)加以描述；而由式(1)则可以直接得到接触

刚度，如式 (61)： 

 (61) 

将式(1)代入式 (61) 得到式 (62)： 

 (62) 

式 (62) 表明，接触刚度与 P/h 成正比。 

图 87 给出了钠钙玻璃和两种多晶陶瓷 

(Y2O3 和 ZrO2) 的纳米压痕实验结果[189]。可以看

出，对于给定的材料，由 OP 方法确定的接触刚

度 (初始卸载斜率) S 与压痕参数 Pmax/hmax之间确

实成正比关系，只是比例系数明显偏高：OP 方法

得到的 m 值一般在 1.25-1.51 范围 (表 1)，而图

87 给出的三个斜率值均在 3 以上。借助于 3.4 节

中提及的 Gong 等人的工作[9]可以对这一现象做

出合理的解释：Sneddon 分析解[49]所针对的对象

是一个各向同性、应力自由的无限大弹性半空间，

而实际压痕实验卸载阶段所考虑的则是一个存在

有压痕残余应力的凹陷表面[9]；因此，实际压痕

过程的卸载数据应该用 Sneddon 分析解的一个修

正形状  式 (20) 加以描述。 

 
 
图 87 三种脆性材料的初始卸载斜率(S)与压痕参数 

(Pmax/hmax) 之间的关系
[189] 

Fig. 87 Relationship between the initial unloading slope (S) 
and the indentation parameter (Pmax/hmax) for three brittle 

materials [189] 
 
图 88 示出了对纳米压痕卸载曲线按式 (20) 

拟合得到的 P0 和 hf 与压痕峰值载荷 Pmax 及峰值

位移 hmax 之间的关系[189]。可以看出，P0 与 Pmax

之间以及 hf 与 hmax 之间均分别存在线性关系；也

就是说 P0 与 Pmax 之间以及 hf 与 hmax 之间都成正

比关系。P0 与 Pmax 之间的正比关系是早期压痕断

裂力学中经常采用的一个近似处理[111, 112]：为了 
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图 88 三种脆性材料的(a)P0Pmax关系和(b)hfhmax关系
[189] 

Fig. 88 (a) P0Pmax relations and (b) hfhmax relations for three brittle materials [189] 
 

定量描述压痕残余应力的影响，通常将作用在压

痕弹塑性边界处的失配应力处理为一个作用在

压痕接触点上的点力，这个点力与压痕载荷成正

比。而 hf 与 hmax 之间的正比关系也在早期关于显

微硬度压痕弹性恢复的研究中得到了理论和实验

的证实[191-193]。 

由式 (20) 可以得到式(63)： 

 (63) 

将式(20)代入式(63)，并 P0 = PPmax、hf = 

hhmax，即得到式(64)： 

 

(64) 
式中的 m0 为常数。式 (64) 与式 (62) 相比

较显然就可以对图 87 中偏高的比例系数做出合

理的解释。 

虽然图 87 和图 88 所示结果是在一些指定的

Pmax 水平进行实验所得到的，但是可以合理地推

断，对于任意指定的 Pmax 水平也应该具有同样的

规律。也就是说，在一个具体的纳米压痕实验过

程中，如果在任意的一个 Pmax 水平卸载，对卸载

曲线进行分析所得到的 S 与 (Pmax/hmax)
 都应该满

足式 (64) 所描述的关系。这是一个非常有意思

的结论。借助于式(8)或式 (20) 对卸载数据进行

拟合分析得到初始卸载斜率 S，借助于式 (64) 计

算出常数 m0；而后，对于加载曲线上的每一测试

点 (P, h) 分别计算出对应的卸载斜率 SN，如式 

(65)： 

SN  (65) 

最后，再由式 (13) 计算出相应的接触深度

hc，如式 (66) 

 (66) 

这就实现了借助于一条实测的 Ph 曲线获得

接触刚度 SN (这里用 SN 表示以区别于初始卸载斜

率 S) 随接触深度 hc 变化关系的目的。为便于叙

述，在本文后续讨论中，我们将这种确定接触刚

度的方法简称为新方法。 

图 89 将新方法确定的接触刚度 SN (实心符

号) 与连续刚度测试所得到的结果  (空心符号) 

进行了对比[189]。对于同一种材料，两种方法所得

到的接触刚度变化趋势是一致的。对于钠钙玻璃，

两种方法所得结果基本吻合，而对于两种多晶陶

瓷 (Y2O3 和 ZrO2)，式 (65) 的计算结果似乎稍稍

大于连续刚度测试结果。这是可以理解的，前面

已经提到，连续刚度测试结果在某些情况下会受

到谐振频率和振幅的影响。因此，图 89 所示结果

初步验证了新方法的适用性。 

图 90 给出了新方法确定的接触刚度 SN 随接

触深度 hc 的变化关系。图中的纵坐标为接触刚度

的平方 SN
2。之所以选择 SN

2 为纵坐标，是因为如

式(4)所示，接触刚度的平方与接触面积之间呈正

比关系。注意到图 90 中所有的曲线均可以近似用

一个二次多项式加以描述，如式 (67)： 

SN
2 

 (67) 

式中的2、1 和0 为待定系数。 

根据 4.4 和 4.5 两小节的讨论，面积函数含有

一个与 hc
2 成正比的首项和一些 hc 的低阶项。1.3

小节介绍的 DoernerNix 工作[70]中就曾经将面积

函数拟合为一个二次多项式；4.4 小节介绍的物理 
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图 89 由式 (65) 确定的接触刚度 (实心符号) 与连续刚度实验测试结果 (实心符号) 的对比[189] 
Fig. 89 Comparison between the contact stiffness (SN) determined based on Eq. (65) (solid symbols) and the results obtained by 

continuous stiffness measurements (open symbols) [189] 

 

 
 

图 90 新方法确定的接触刚度随接触深度的变化关系[189] 

Fig. 90 Variation of the contact stiffness determined based on Eq. (65) with contact depth [189] 
 

模型中大多也预测低阶项只需两项，而 4.5 小节

的讨论更指出，OP 方法中的面积函数往往也只需

要少数几个低阶项就可以实现对实验数据的精确

描述。因此，可以根据式(4)将式(67)近似地改写

成式(68)： 

 (68) 

式(68)右边括号中的式子即为一个近似的面

积函数。与 OP 方法中的预标定面积函数相区别，

这个面积函数则可以称为自标定面积函数。 

注意到对于 Berkovich 压头，面积函数的首

项 2 = 24.5，因此，可以通过对如图 90 所示的

曲线进行拟合获得2，进而直接计算出折合模量，

如式(69)： 

 (69) 

根据折合模量 Er 即可得到材料的弹性模量 

(式(2))。结合折合模量和峰值载荷处的接触刚度，

则可以由式(4)确定峰值载荷处的接触面积 (称为

自标定接触面积) AN，进而由式(7)计算得到硬  

度 H。 

图 91 给出了采用上述新方法确定的三种脆

性材料弹性模量 (空心符号表示)，并与由 OP 方

法得到的结果 (实心符号) 进行了对比。首先需

要注意的是，OP 方法的计算结果在较小的 hmax

下表现出了随 hmax 增大而降低的趋势。这种降低

趋势在Oliver和Pharr的原始工作[2]中也观察到了 

(图 15)，导致这一降低的原因可以部分归结于预

标定面积函数在预测小位移条件下的接触面积时

存在的偏差 (图 77)。而采用新方法确定的弹性模

量基本表现为与 hmax 无关。在大位移条件下，两

种方法得到的结果相互吻合，说明新方法和 OP

方法在确定材料力学性能方面具有彼此相当的精

度；而在小位移条件下，新方法显然比 OP 方法

具有明显的优势，从而进一步证明了上述面积函

数自标定方法的适用性。 
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图 91 新方法确定的弹性模量 (空心符号) 与 OP方法 

测试结果 (实心符号) 的对比[189] 

Fig. 91 Comparison between the elastic moduli determined 
with the new method (open symbols) and those obtained by 

OP method (solid symbols) [189] 

 
图 89 - 图 91 所示的实验结果是通过分析连

续刚度实验获得的 Ph 曲线而得到的。为了进一

步探讨新方法在分析准静态压痕实验数据方面的

适应性，Gong 等人又对石英玻璃 (商用载玻片)、

Y2O3 稳定四方相 ZrO2 (TZP) 以及钢 (洛氏硬度

HRC为 68.3的标准硬度块) 分别进行了准静态压

痕实验。实验选用了 5 个峰值载荷水平 (10 mN、

50 mN、100 mN、200 mN 和 400 mN) 和 4 个不

同的加载时间 tL (10 s、30 s、60 s 和 90 s)，分别

讨论了峰值载荷和加载速率 (Pmax/tL) 对实验结

果的影响。 

图 92 为石英玻璃的测试结果。其中，图 92(a)

所示的弹性模量和硬度随峰值载荷变化规律与图

91 所示趋势一致，OP 方法在峰值载荷较低 (峰

值位移较小) 的情况下高估了弹性模量和硬度，

而新方法则在整个峰值载荷范围内给出了较为一

致的数值。在峰值载荷较低且加载时间较长的情

况下，新方法给出的弹性模量和硬度稍稍有点降

低，这可能应该归因于压痕过程中发生的蠕变等

一些与时间有关的变形：较长的加载时间有可能

会使得加载过程中发生的蠕变形变量增大；而较

低的峰值载荷意味着较小的峰值位移，这种情况

下即使是较为微弱的蠕变形变与压痕弹塑性相

比可能也不能忽略不计。图 92(b)所示结果进一步

证实了这一点：随着加载速率的提高，新方法测

得的弹性模量和硬度均呈逐渐增大趋势；当加载

速率提高到约 1 mN/s 之后，弹性模量和硬度均

趋于不变。 

对 TZP 和钢的压痕数据进行的分析也得到了

相似的结果(见图 93)。 

图 94 对自标定接触面积 AN 与预标定接触面

积 AOP 进行了对比。可以看出，对于所考虑的三

种材料，在所考察的接触深度范围内，自标定接

触面积 AN与预标定接触面积 AOP之间存在一些微

弱的差异。图 94(a)表明，AN 和 AOP 随接触深度

hc 的变化关系相似，应该可以采用同一形式的函

数加以描述，只不过二者的拟合系数具体取值会

有所不同。而由图 94(b)则可以更清楚地看出：在 

 

 
 

图 92 (a) 峰值载荷及(b) 加载速率对新方法确定的石英玻璃弹性模量及硬度(实心符号)的影响 

(由 OP方法确定的结果也以空心符号示于图中进行对比) [190]
 

Fig. 92 Effect of (a) peak load and (b) loading rate on the elastic modulus and hardness of silica glass determined  
with the new method (also shown are the results obtained with OP method for comparison) [190] 
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图 93 加载速率对新方法确定的弹性模量及硬度的影响：(a) TZP及(b)钢 

(由 OP方法确定的结果也以空心符号示于图中进行对比) [190] 
Fig. 93 Effect of loading rate on the elastic modulus and hardness determined with the new method for (a) TZP and  

(b) steel (also shown are the results obtained with OP method for comparison, open symbols) [190] 

 

 
 

图 94 自标定接触面积 AN与预标定接触面积 AOP的比较
[190] 

Fig. 94 Comparison between the self-calibrated contact area (AN) and the pre-calibrated contact area (AOP) [190] 
 

较小的压入深度  (较小的接触面积 ) 下，AN > 

AOP；随着压入深度的增大，二者间的偏差逐渐缩

小。最值得关注的一个现象是 AN 与 AOP 之间的偏

差A 明显与材料有关。结合图 92 和图 93 所示的

性能测试结果可以推测，预标定面积不但在小位

移条件下低估了接触面积，而且也没有考虑接触

面积对材料的依赖性，这两方面的问题在自标定

面积函数中都得到了较好的解决。 

至此，Gong 等人通过一系列实验初步证实了

自标定面积函数的有效性和实用性。当然，这一

点还需要在今后的工作中借助于更多的数据加以

进一步的检验。 

5   结  语 

本文对纳米压痕实验数据分析中最常用

OliverPharr 方法进行了较为全面的评述。在详细

介绍了 OP 方法所涉及的基本理论及计算方法基

础上，本文针对纳米压痕技术在陶瓷材料弹性模

量和硬度测试中的应用，对可能影响 OP 方法测

试精度的各种因素进行了分析。 

应该说，Oliver 和 Pharr 于 1992 年报道的工
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作无疑是一项杰出工作，而两位学者于 2004 年对

这一工作的再度完善就完美地建立了迄今为止尚

无人逾越的一座丰碑。后续其他学者的所有相关

工作都无一例外地建立在这一工作的基础上。OP

方法在材料力学性能评价中也发挥出了越来越重

要的作用，成千上万的研究工作都在应用纳米压

痕技术和 OP 方法测定材料力学性能，甚至在一

些原本并不需要在纳米尺度上进行的性能表征工

作也经常借助于纳米压痕技术和 OP 方法进行。

这就足以说明了 OP 方法和 OliverPharr 原创性

工作的价值。 

但是，在结束本文之前，笔者还是想就纳米

压痕技术及 OP 方法谈几点个人的看法： 

(1) 纳米压痕技术，顾名思义是在纳米尺度

上进行实验，进而在纳米尺度上对材料的力学行

为进行表征和评价。因此，一些常规技术能够表

征的性能 (尤其是在微观尺度甚至宏观尺度下就

能够很好表征的性能) 事实上就不一定要借助于

纳米压痕技术了。比如说，弹性模量完全可以借

助宏观的弯曲梁实验或拉伸试验进行测试，评价

宏观的摩擦磨损磨蚀行为所需的硬度也完全可以

采用显微硬度计进行测试。纳米压痕技术测得的

是材料在纳米尺度上的力学响应，在某些情况下

可能与微观或宏观力学响应并不一致。针对在块

体陶瓷材料中的应用而言，严格意义上说，纳米

压痕技术给出的测试结果仅仅是材料表面纳米

尺度上局部区域的性能，而不是块体材料的宏观

性能。 

(2) 纳米压痕技术虽然号称“纳米”，但在绝

大多数研究中，这个“纳米”并不意味着“高精

度”。必须意识到，纳米压痕仪机架柔度、热漂移、

接触面积、试样表面粗糙度及平行度等等因素所

引进的不确定性都在纳米尺度，在某些情况下甚

至可能与测试所考察的压入深度相当。因此，严

格意义上说，纳米压痕实验的“高精度”指的更

应该是纳米压痕仪操作者的“高精度”，试样制备

过程及测试过程中任何与操作标准的微小偏差都

将导致实验结果显著的偏差。这应该是在分析和

使用纳米压痕实验数据及实验结果时必须仔细考

虑和面对的。 

(3) 从理论上说，OP 方法是一个很精细的体

系。但从实践上说，这一方法似乎仍然存在着一

些难以解决的问题。本文已经从各个角度对影响

OP 方法精度的各种可能因素进行了分析。这里还

需要更进一步说明一点：OP 方法的基础是卸载曲

线的描述，也就是用幂函数式(8)对卸载数据进行

拟合以得到初始卸载斜率 S。从本文的讨论中可

以看出，这个数据拟合过程对于 OP 方法的精度

至关重要。然而，一方面，如图 38 所示，选择不

同区间的卸载数据进行拟合将得到不同的 m 值和

不同的卸载斜率；另一方面在 Oliver 和 Pharr 的

工作中并没有关于在这个拟合过程中如何选取数

据拟合区间的说明。如何通过数据拟合获得准确、

合理的 m 和 S 值以及不同数据区间得到的不同 m

和 S 值对最终性能参数计算结果的影响如何，可

能是未来需要花大力气加以研究的问题。毕竟，

与 m 和 S 的不确定性相比，本文中讨论的其他

各种影响因素所导致的误差可能就都变得微不

足道了。 

当然，上述仅为笔者个人观点。 
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补充材料 

Berkovich压头的几何特征 

 
Berkovich 压头为一个三棱锥形，如图 S1 所示 (左上角为 Berkovich 压头的原子力显微镜图像)：A

为压头端部，三个面间的夹角均为 120 ，三个面与三棱锥体轴线 AO 间的夹角 (OAE) 均为 65.3 ，三

条棱与三棱锥体轴线 AO 间的夹角 (OAC) 均为 77.05 。根据这一构型可以推导出接触面积 A 与压入

深度 hc 之间的理论关系为 A = 24.5hc
2，而三角形底面的边长与棱锥高度之比为 7.53。 

在大多数相关的理论研究中，通常将 Berkovich 压头等效模拟为一个半锥角为 的等效圆锥形压头。

假定相同接触深度下 Berkovich 压头和等效圆锥形压头产生了相同的接触面积，即可以得到 Berkovich 压

头的等效半锥角为： = 70.32 。 

 

 
 

图 S1 Berkovich压头几何形状 
Fig. S1 Geometry of a Berkovich indenter 


