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摘 要

脆性是制约陶瓷材料发展的主要因素，因此陶瓷的增韧是陶瓷材料研究领域的核心问题。本文重点介绍了陶瓷材料增韧技

术，分析了陶瓷材料的增韧机理。最后，探讨了陶瓷材料增韧技术的研究现状和今后的发展方向。
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0 前 言

现代陶瓷材料具有高强度、高硬度、优异的耐高
温、耐化学腐蚀、耐磨损和较低的密度、热膨胀等优异
的性能，已在航天航空、能源、机械、汽车、化工、冶金
等领域中将其置于重要地位。但同时也具有致命的弱
点，即脆性大[1]，导致其使用可靠性和抗破坏性较差，

从而制约了结构陶瓷在工程上的更广泛应用和产业

化进程。因此，陶瓷材料的强韧化问题便成了研究的
一个重点问题[2]。
陶瓷不具备像金属那样的塑性变形能力，在断裂

过程中除了产生新的断裂表面需要吸收表面能以外，

几乎没有其他吸收能量的机制，这就是陶瓷脆性的本

质原因。为了改善陶瓷材料的脆性，多年来各国相继
提出多种增韧补强方法和先进的工艺技术，通过在陶

瓷材料中添加增强相如 TiC、TiN、TiB、SiCp、SiCw、
(W,Ti)C、WC、Mo2C、ZrO2、Y2O3等成分，利用第二相、
第三相材料进行颗粒弥散强化、纤维补强、晶须增韧、
相变增韧或协同增韧补强，可使主相陶瓷材料的性能

大幅度提高[3]。优化组分、进行多层次多相复合、多种
增韧机制同时作用，也是提高陶瓷材料韧性的有效途

径。这些增韧方法的实施，使陶瓷材料的韧性得到了
较大的提高，也使陶瓷材料在高温结构材料领域显示

出强劲的竞争潜力。

1 陶瓷材料的韧化

1.1 自增韧技术

原位增韧是一种较为理想的陶瓷增韧方法,主要
通过工艺因素的控制，在材料的烧结制备过程中自生

出类似于晶须的棒状晶粒而使材料得以韧化。原位增
韧的韧化机理主要是借助于自生增强体的拔出、桥连
与裂纹的偏转机制。
目前，自增韧陶瓷主要有 Si3N4、Sialon、Al2Zr2C、

Ti2B2C、SiC、Al2O3等。但研究较多的是 Si3N4、Sialon。
最典型的原位增韧陶瓷材料是原位增韧的 Si3N4陶

瓷[4]，氮化硅晶体具有生长各向异性，在高温时，其α
相能够向β相转变，β- Si3N4晶体会继续长大，使其

显微结构发生变化。因此，可通过合理的成分设计和
最佳的工艺条件，控制晶粒的形核和生长来获得一定

尺寸和长径比的β- Si3N4棒晶，从而达到提高断裂韧

性的目的。
早在 20世纪 70年代，Lange等研究了 Si3N4陶

瓷的强度、断裂韧性和显微结构的关系，发现长柱状
晶粒β- Si3N4能够改善和提高材料的抗弯强度和断

裂韧性[5- 8]。随后，材料工作者发现通过在陶瓷基体上
人为引入或原位生长出棒晶或片晶，并相应增大其体
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积分数、棒晶长径比及棒晶直径，通过片晶或棒晶对
主裂纹的桥接及随即引发的晶粒拔出与裂纹偏转增

韧机制，使材料的断裂韧性得以大幅度升高，最高可

使β- Si3N4陶瓷的断裂韧性达到 9～11MPa·m1/ 2[9- 12]。
陈力等研究了烧结助剂含量对热压自增韧 Si3N4陶

瓷显微结构和力学性能的影响，材料室温抗弯强度和

断裂韧性均在烧结助剂的质量分数为 15%时达到峰
值，同时发现自增韧 Si3N4陶瓷中β- Si3N4柱状晶直

径的双峰分布特征对材料力学性能的提高起着很重

要的作用[13]。曾庆丰等运用主成分分析法对自增 Si3N4

陶瓷显微结构与力学性能的表征进行了研究，并获得

了优良的自增韧 Si3N4陶瓷。文献揭示出自生β- Si3N4

棒晶对裂纹扩展的阻碍作用，40%Si3N4/BAS(BaO+
Al2O3+SiO2)玻璃陶瓷基复合材料的断裂韧性由 BAS
基体的 1.8MPa·m1/ 2提高到 4.1MPa·m1/ 2[14]。Sialon是
Si3N4中 Si、N原子被 Al及 O原子置换所形成的一大
类固溶体的总称，因此也可以利用 Si3N4的这种相变

来达到增韧的目的[15,16]。近年来，原位增韧的方法又被
成功的应用于α- Sialon陶瓷材料，得到的α- Sialon
陶瓷不仅具有较高的韧性，而且仍保持着α- Sialon
材料所固有的高硬度。
马氏体相变[17]、铁弹相变[18]等应力诱导相变可以

显著地增加陶瓷材料的断裂韧性。最典型的是氧化
锆，ZrO2从高温到低温经历：c (立方)→t (四方)→m
(单斜)相变，其中 t- m相变属于马氏体相变，相变温
度约为 1000℃(升温时相变温度约为 1100℃)，相变
速度快，无扩散，伴随着约 0.16的剪切应变和 4%的
体积膨胀[19]。相变增韧中引入的相变第二相一般是四
方相的 ZrO2。经过 Lange等人对氧化锆陶瓷应力诱
发相变增韧的完善，逐步形成了比较完整的应力诱导

相变增韧机理。目前，提高应力诱导相变增韧的途径主
要有：（1）增加材料的弹性模量；（2）提高裂纹扩展时
相变的四方相的体积分数；（3）增大相变区；（4）提高
相变化学驱动力等。
1.2 第二相颗粒增韧

为了改善陶瓷的韧性，必须尽可能提高材料断裂

时消耗的能量。为了提高这类材料的吸能，只能是增
加断裂表面，即增加裂纹的扩散路径。可以在陶瓷基
体中加入定向或取向或无序排列的第二相纤维，制成

陶瓷基复合材料。获得的陶瓷基复合材料韧性显著提

高，同时强度及抗热震性也有显著提高，这就是纤维

增强。李桂华等研究了纤维补强陶瓷的主要机械性
能，结果表明工业陶瓷通过纤维补强等工艺手段，可

有效地提高陶瓷的抗压强度和降低陶瓷的热膨胀系

数[20]。韩桂芳等用浆料法结合真空浸渗工艺，制备了
二维(2D)石英纤维增强多孔 Si3N4- SiO2基复合材料，

增加浸渗次数虽不能有效提高复合材料强度，但却使

裂纹偏转因子变小，断裂模式由韧性断裂向脆性断裂

转变，断口形貌由纤维成束拔出变为多级拔出[21]。国
外学者也研究了纤维增强的陶瓷材料，并显著的提高

了其断裂韧性[22- 23]。随着纳米技术的发展，用纳米级
的短纤维对陶瓷材料进行复合增韧的处理技术逐渐

吸引了研究人员。碳纳米管（CNTs）以其高弹性模量
（大于 1TPa）[24]和超高强度（钢的 10~100倍）[25]成为
短纤维的首选。毕松等人通过对数据分析，得出CNTs在
Al2O3陶瓷中主要起到的是短纤维增韧的作用，由于

CNTs超强的力学性能，CNTs在拔出和断裂时，都要
消耗更多的能量，有利于阻止陶瓷裂纹的扩展。此外，
CNTs对陶瓷晶粒的桥联钉扎等作用，能达到传递和
均摊载荷的目的，使陶瓷裂纹扩展方式由沿晶断裂转

化为穿晶断裂，能显著提高 Al2O3陶瓷的韧性。CNTs
还能与陶瓷形成独特网络结构，使裂纹沿晶界发生偏

转，同样有助于提高Al2O3陶瓷的断裂韧性[26]。
陶瓷晶须为具有一定的长径比(直径 0.3～1μm，长

为 30～100μm)且缺陷很少的陶瓷小单晶，因而具有
很高的强度，是一种非常理想的陶瓷基复合材料的增

强增韧体。陶瓷晶须目前常用的有 SiC晶须，Si3N4晶须

和 Al2O3晶须。基体常用的有 ZrO2、Si3N4、SiO2、Al2O3

和莫来石等[27]。黄政人等采用 30%(体积分数)B2SiC晶
须增强莫来石，在 SPS烧结条件下材料强度比热压高
10%左右，为 570MPa，断裂韧性为 415MPa·m1/2比纯莫

来石提高 100%以上[28]。王双喜等研究发现，在 2%(摩
尔分数)Y2O3超细料中加入 30%(体积分数)的 SiC晶
须，可以细化 2Y2ZrO2材料的晶粒，并且使材料的断

裂方式由沿晶断裂为主变为穿晶断裂为主的混合断

裂，从而显著提高了复合材料的刚度和韧性[29]。邓建新
等从 Al2O3与 SiCw热膨胀失配分析入手，得出了晶须

的极限含量为 43%(体积分数)，通过实验证明：当晶
须含量为 20%~30%时，Al2O32SiCw陶瓷材料能获得

最佳增韧补强效果[30]。再者，加入陶瓷基体中的晶须
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必须有一定的长径比，这样才能通过剪切作用把载荷

由基体传递到晶须上，其临界长径比经验值为 15~30
[31]。蔡海斌等采用原位反应粉末冶金技术制备了
TiB/Ti复合材料，反应生成物 TiB呈晶须状，TiB晶须
在基体中均匀分布，显著增强了基体[32]。Koh等人采
用晶须与纳米并用技术，制备出纳米 SiC粉和 Si3N4

晶须补强增韧 Si3N4基复合材料，强度和韧性均比

Si3N4单相陶瓷材料有较大幅度的提高 [33]。加入纳米
SiC相抑制了 Si3N4基体晶粒的生长，基体结构精细

是强度大幅提高的原因。加入 Si3N4晶须有助于形成

细长的大晶粒，是韧性大幅度提高的原因。同时加入
纳米 SiC 和 Si3N4晶须形成了精细晶粒中掺杂细长

晶粒的基体结构，因此强度和韧性大幅度提高。
当复合材料的第二相为弥散颗粒时，增韧机制可

能使裂纹受阻或裂纹偏转，为相变增韧和弥散增韧。
影响第二相颗粒增韧效果的主要因素是基体与第二

相颗粒的弹性模量和热膨胀系数之差以及两相之间

的化学相容性。其中，化学相容性要求既不出现过量
的相间化学反应，同时又能保证较高的界面结合强

度，这是颗粒产生有效增韧效果的前提条件。当陶瓷
基体中加入的颗粒具有高弹性模量时会产生弥散增

韧。其机制为：复合材料受拉伸时，高弹性模量第二相
颗粒阻止基体横向收缩。为达到横向收缩协调，必须
增大外加纵向拉伸应力，即消耗更多的外界能量，从

而起到增韧作用。颗粒弥散增韧与温度无关，因此可
以作为高温增韧机制。

2 陶瓷材料增韧机理

理论上人们认为材料强韧化设计应以宏微观断

裂力学为纲，涉及到宏观、细观、微观三个层次,分别
要考虑断裂的能量消耗、断裂过程区与断裂路径、分
离前的原子运动混沌等问题。因此，根据陶瓷材料的
裂纹扩展行为及其断裂机理，借助于对裂纹扩展条件

的控制，可在一定程度上达到提高陶瓷韧性的目的。
从断裂力学的观点来看，克服陶瓷的脆性和提高其强

度的关键是：（1）提高陶瓷材料抵抗裂纹扩展的能力；
（2）减缓裂纹尖端的应力集中效应。在实际生产及应
用中,为了减少陶瓷材料的脆性，除了采用先进的制
备工艺外,还需要在陶瓷材料的增韧技术及机理方面

开展广泛及深入的研究。目前，该研究主要集中在以
个方面。
2.1 颗粒增韧

这种增韧方式是通过第二相颗粒的弥散或者颗

粒的移动，产生一定塑变、沿晶界面滑移带来蠕变、形
成裂纹尖端屏蔽、主裂纹周围微开裂或裂纹桥，以及
由于第二相与基体相热膨胀系数及弹性模量的失配

导致的残余热应力与扩散裂纹尖端应力交互作用，使

得裂纹产生偏转、分岔、桥联或者钉扎等效果，达到阻
止裂纹扩展、提高断裂韧性的目的。
2.2 纤维或晶须增韧

纤维或晶须可有桥联、裂纹偏转(或分岔)和纤维
拔出等多种增韧补强机理。产生桥联时,纤维或晶须
像桥梁一样,牵拉住两裂纹面，阻止裂纹进一步扩展。
纤维或晶须与基体的结合面为弱结合面，当晶粒的断

裂强度超过裂纹的扩张应力时，裂纹偏离原来的前进

方向，沿纤维与基体的结合面扩展，引起界面解离，当

扩张应力大于晶粒的断裂强度时，裂纹穿过晶粒。裂
纹扩展路径呈现锯齿状，具有比平面裂纹更大的表面

积和表面能，可以吸收更多的能量，起到增韧效果[34]

纤维或晶须拔出时与界面发生摩擦,其作用机理与桥
联相同[35]。所以，适当的界面结合强度是此类增韧的
前提。
2.3 相变增韧

相变增韧是通过控制烧结工艺使内部的微观组

织产生增韧相，是一种自增韧过程。相变需消耗大量
能量，裂纹尖端应力松弛，可阻碍裂纹的进一步扩展。
相变的体积膨胀使周围基体受压，促使其它裂纹闭

合，从而提高断裂韧性和强度[34,36]。在实际材料中究竟
何种增韧机制起主导作用，在很大程度上取决于四方

相向单斜相马氏体相变的程度高低及相变在材料中

发生的部位。至今为止,利用部分稳定氧化锆的相变
增韧是最为成功的增韧方法之一，但是由于许多脆性

材料并不一定具备这种有利于增韧的相变，并且还受

温度的影响较大，所以这种增韧方法还不能得到普遍

应用。
2.4 裂纹增韧

裂纹增韧可涵盖多种复杂增韧补强机理，例如微

裂纹、裂纹偏转、裂纹弯曲、裂纹分岔、裂纹桥联和裂
纹钉扎等多种形式，增韧的根本原因是裂纹扩展的路
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径呈现锯齿状，表面积增多，应力场的分布发生变化；

而纳米复合材料中微裂纹尺寸的减小是材料强度提

高的另一个原因。当添加的第二相与基体的弹性模量
存在差异、界面效应或热失配产生的内应力施加影
响，特别是内应力的不均匀性和界面等与裂纹的相互

作用，均容易导致裂纹成核和扩展。
2.5 畴转和孪晶增韧

畴转和孪晶增韧是一种正在研究的新的陶瓷增

韧方法，如将压电陶瓷作为第二相加入结构陶瓷，达

到强韧化目的。研究者把多种压电材料加入陶瓷基体
中，如BaTiO3/A12O3、Nd2Ti2O7/A12O3、BaTiO3/La2Zr2O7、
LiTaO3/Al2O3，得到了很好的增韧效果。压电第二相
不止对裂纹有桥联和偏折作用，还有由于压电效应和

电畴转动所引起的增韧作用。在 PZT压电陶瓷中发
现极化后陶瓷的断裂韧性呈现各向异性，这与压电陶

瓷的电畴和 PZT陶瓷的准同相界处的四方相 - 菱方
相孪晶相界的各向异性有关。当裂纹扩展方向与极化
同向时，在裂纹尖端应力驰豫，电畴转向垂直于裂纹

扩展方向；裂纹扩展方向与极化方向垂直时，裂纹更

易于扩展。这对研究新型增韧陶瓷有很好的借鉴作
用。A12O3/BaTiO3是其中的代表性研究。BaTiO3晶粒

不仅对裂纹有桥联、残余应力的偏折作用，比非铁电
相增韧颗粒多了电畴转动对增韧的形成。在 BaTiO3

含量较高的样品中发现增韧相与基体应生成大量的

杂相，使断裂韧性反而降低，因此这种增韧机理实现

的关键是确保铁电第二相与基体的共存。
2.6 残余应力增韧补强机理

冷却时的残余应力会诱导微裂纹产生。若区域内
有正在扩展的裂纹，当外加应力达到临界值时，附近

还有残余应力的粒子会出现微裂纹。这种应力诱发的
微裂纹会通过外加负载屏蔽裂纹而增加韧度[37]。
2.7 钉扎增韧

纳米粒子钉扎和纤维钉扎都可以强化主晶界,则
主裂纹不再沿基体晶界扩展，而是穿过基体颗粒的内

部扩展，在晶粒内部纳米颗粒附近存在的残余应力

场，可使裂纹发生偏转、钉扎等过程，导致裂纹扩展路
径曲折且多处受阻，因而断裂能显著提高[38]。
2.8 纳米颗粒增韧

纳米技术一出现，便在改善传统材料性能方面显

示出极大的优势，该方面的研究有可能使陶瓷增韧技

术获得革命性突破。纳米陶瓷由于晶粒的细化，晶界
数量会极大增加，同时纳米陶瓷的气孔和缺陷尺寸减

小到一定尺寸就不会影响到材料的宏观强度，结果可

使材料的强度、韧性显著增加。自从 Ni2ihara首次在
微米级 Al2O3基体中加入体积分数为 5%的 SiC纳米
颗粒并得到很高的强度后，人们对纳米颗粒复合陶瓷

的研究越来越多。Al2O3/SiC纳米复合材料研究成果
也最为成熟。张存满等的研究表明：在 Al2O3基体内

加入体积分数为 5%~10%的纳米 SiCp，可以使其抗弯
强度从单相 Al2O3陶瓷的 350MPa提高到 1030MPa，
断裂韧性从 315MPa·m1/ 2提高到 417MPa·m1/ 2[39]。
2.9 材料塑性变形形成缺陷的作用

材料的微观结构因为受到内部应力的作用产生

塑性变形，随之形成位错和孪晶等各种缺陷，对材料

的增韧补强机理也有重要影响[40]。由于基体与弥散相
之间热膨胀系数失配，冷却后在弥散相周围造成局部

应力而形成大量位错群。纳米粒子钉扎或进入位错区
后，一方面使基体晶粒再细化而产生强韧化作用，另

一方面在应力作用下材料内部产生微小裂纹，其扩展

将受到硬性纳米粒子的反射，阻碍其扩展，或在亚晶

界处产生裂纹分支而消耗能量，有助于改善材料的抗

弯强度和断裂韧性[38]。
在受力变形时，材料内部晶粒受到晶界和相邻晶

粒的约束，既要克服晶界的势垒作用，又需要周围晶

粒同时发生相应的变形来配合，以保持晶粒间的紧密

结合及整个材料的连续性，于是形成孪晶。孪晶的形
成大致可分为形核和扩展两个阶段：晶体变形时先是

以极快的速度突然爆发出薄片孪晶，然后孪晶面扩展

使其增宽，并在形成过程中不断吸收来自晶界热失配

应力产生的裂变能，提高材料的断裂韧性[41- 42]。
2.10 多元多尺度增韧

多元主要指同质或异质的多相复合，多尺度指添

加相的颗粒大小处于不同尺度，可以是同相或多相的

不同尺度。而通过多元复合产生颗粒增韧与相变增
韧、颗粒增韧与晶须增韧、颗粒增韧与颗粒增韧等协
同效应，使得陶瓷刀具材料的断裂韧性比单一增韧机

制提高很多。该类陶瓷刀具材料较多采用 ZrO2和SiC
晶须 ，目前的研究集中在 Al2O3 /SiCW/SiCp、Al2O3/
SiCW/TiB2、Al 2O3/TiB2/ZrO2、Al2O3/SiCW/Ti (C,N)等几
种。其中二元复合陶瓷以相变增韧、晶须补强及颗粒
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弥散等多种形式出现[42]。
2.11 层状复合增韧

层状复合陶瓷与传统上以消除缺陷,提高机械性
能为目的的陶瓷不同，其强韧化机制是一种能量吸

收、耗散机制,其结构设计使强度和缺陷无关，是一种
耐缺陷材料。此设计是在两层高强度的基体间引入夹
层来达到增韧效果。夹层的种类不同，其增韧机理也
不一样，大致可以分成两种，一种是弱夹层，另一种是

延性夹层。前者是利用基体层与夹层间的弱界面使裂
纹偏转或分层，增大裂纹扩展路径，能量在裂纹扩展

过程中被释放，从而达到材料增韧的效果。延性层增
韧是利用延性层的塑性变形来消耗、吸收能量，并在
裂纹尾部形成桥联而阻止裂纹扩张，从而改善材料的

断裂韧性[43]。
2.12 协同增韧

在实际增韧陶瓷材料中起增韧作用的机制不只

有一种。如在含有 ZrO2相变韧化的陶瓷材料中，上述

几种韧化机理常常相伴而生，即所谓复合韧化机理。
这是由于任何陶瓷材料的晶粒尺寸都不是绝对均匀

单一的，而是有一个尺寸分布范围。对于晶粒尺寸分
布在某一范围的 ZrO2粒子来说，不同尺寸的晶粒将

有其不同的韧化作用。
各种增韧机理之间可以相互作用，但并非任意的

几个增韧机理的叠加都会产生协同效应，协同增韧效

果也不是几种增韧机理的简单叠加。迄今为止，协同
增韧中研究较多的有相变增韧与晶须补强相变增韧

与颗粒弥散、晶须补强与颗粒弥散、颗粒与颗粒弥散
等几种[36]。

3 结束语

陶瓷的脆性是由其共价键和离子键的本质所决

定，人们是无法改变的。由于影响陶瓷韧性的因素很
多，因而增韧的方法也复杂多样。同时，陶瓷材料的增
韧效果不仅与其成分、烧成温度、晶粒尺寸等因素有
关，而且还与烧结后的热处理工艺有关，因此，要获得

最佳的增韧效果，还要解决材料优化设计和工艺优化

设计的问题。通过多种途径的增韧补强将其韧性提高
到接近铸铁或高强度铝合金的水平还是可能的，加上

结构设计上的改进，先进陶瓷工业的应用将会有一个

新的飞跃。
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Abstract

The main factor restricting the development of ceramic is brittleness, and the toughening of ceramic is the core problem.

In this paper, the toughening technology and toughening mechanisms of ceramic were reviewed. Finally, the research status

and direction are pointed out.
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