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摘　要：硬质陶瓷涂层一般硬度高，但韧性差，在受到较大外加冲击荷载作用时容易产生裂纹并引发失效，从而限制了

硬质涂层在工程领域的应用。硬质涂层的增韧研究是当前硬质涂层研究的热点之一。常见硬质涂层增韧方法中，有些

是以降低硬度为代价来提高涂层韧性，比如第二相增韧；有些是通过优化涂层结构设计，减小缺陷尺寸，在不损失涂层

高硬度的前提下，提高韧性，获得兼具高硬度和高韧性的涂层；有些是通过相变（晶体结构转变）提高涂层的韧性。通过

优化涂层结构设计，改变涂层晶粒尺寸、晶界尺寸与复杂程度等，使涂层致密化，从而提高涂层硬度与韧性，从而获得增

韧效果，成为研究者越来越关注的焦点。单一增韧方法的局限性，可以通过多种增韧方法协同作用获得突破，协同增韧

已成为硬质涂层增韧发展的趋势。目前硬质涂层的韧性评估还没有一个公认的方法，从简单实用出发，常用的有微悬

臂梁弯曲法、划痕法和压痕法。
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０　引　言

　　陶瓷涂层应用于不同工程领域，比如机械零

部件表面镀一层陶瓷涂层，可以有效提高零部件

寿命。但是，陶瓷涂层的较低韧性限制了其广泛

使用。典型例子如具有高硬度（犎＞２０ＧＰａ）和

超高硬度（犎＞４０ＧＰａ）的陶瓷涂层，在受到外加

冲击荷载作用时会突然失效［１］。为了解决此类

问题，很多研究工作已经展开，分析硬质涂层在

外加荷载作用下裂纹起源与扩展，探索不同的的

增韧方法［２ ３］。文中主要综述了近年来采用物理
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气相沉积制备的硬质涂层的增韧方法，并在此基

础上对该领域的发展趋势做了展望。

韧性是指材料在变形直至断裂过程中吸收

能量的能力。如果断裂是瞬间发生（基本没有塑

性变形），表明材料是脆性的，或者说韧性较差。

如果断裂过程中有较大塑性变形且在断裂前伴

有应力的稳定下降，则说明材料具有良好的延展

性，换句话说韧性较好。硬质涂层韧性测量方法

可概括为弯曲或屈曲、压痕或划痕等［４ ６］，目前还

没有一个公认的测试标准［７］。由于受涂层材料

二维尺度限制，涂层材料韧性的测量很难像宏观

块体材料韧性测量那样，通过在块体材料中预先

引入微裂纹，然后弯折，进行半定量或定量评估

韧性。需要指出的是，随着加工技术的发展，科

研者也在尝试克服较难在涂层中引入预裂纹的

问题，比如微悬臂梁定量测试韧性的方法［８ １０］。

１　硬质陶瓷涂层的增韧

韧性是指材料在断裂过程中吸收能量的能

力，所吸收的能量包括促使裂纹形成的能量和使

裂纹扩展直到断裂所需的能量。如果裂纹形成

和扩展受阻，那么材料的韧性就可以得到提高。

在块体陶瓷材料领域，增韧方法有：延性相增韧，

纤维和晶须增韧，相变增韧，微裂纹增韧等［１１］，其

增韧机理已相对成熟。而涂层陶瓷材料由于尺

寸效应，增韧机理是从宏观块体材料的增韧机理

发展而来，但又不同于块体材料的增韧机理。目

前实现硬质涂层增韧的途径有［１２］：①引入第二

相，主要是金属延性相；②利用相变；③引入压应

力；④优化涂层结构。

１．１　第二相增韧

引入第二相是硬质涂层增韧最常见的办法。

韧性增量主要来自３个方面：① 第二相塑性变形

使得通过第二相的裂纹尖端应变场发生松弛或裂

纹尖端钝化（如图１所示）；②裂纹扩展过程中，第

二相的塑性变形引起的裂纹桥接（如图１所示）；

③第二相的析出会改变陶瓷涂层的生长结构，使涂

层结构变得更加致密，从而提高了韧性。

在硬质涂层里，延性相一般作为掺杂相与陶

瓷基底形成陶瓷基复合材料。通常，金属由于良好

的延展性而成为延性相增韧的首选掺杂相，对于陶

瓷基复合材料，金属掺杂增韧在很多文献中都有涉

及。沉积到工具钢表面的ＴａＮ／Ｃｕ薄膜
［１３］，它的

抗裂性由经过快速热退火工艺扩散到ＴａＮ 基体的

Ｃｕ含量所决定。当涂层中Ｃｕ的原子数分数为

１．４％时，压痕测试薄膜表面呈现较少数量的裂

纹，这是由于Ｃｕ的析出改变了陶瓷的生长结构，

使涂层生长更加致密，提高了涂层的韧性；同时，由

于Ｃｕ含量较少，涂层中形成的弱界面的数量不

多，因而涂层的韧性损失不大。类似的结果在掺杂

Ｃｕ的ＺｒＯ狓 薄膜中也有报道
［１４］。

图１　第二相塑性变形增韧原理图
［３］

Ｆｉｇ．１　Ｓｃｈｅｍａｔｉｃｄｉａｇｒａｍｏｆｔｈｅｓｅｃｏｎｄｐｈａｓｅｔｏｕｇｈｅ

ｎｉｎｇｔｈｒｏｕｇｈｐｌａｓｔｉｃｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ
［３］

Ｗａｎｇ等人研究了Ｎｉ在ｎｃ ＣｒＡｌＮ／ａ ＳｉＮ狓

纳米复合薄膜中的增韧效果［１５］。薄膜的韧性采

用抗裂纹扩展因子（犆犘犚狊）进行评估，硬度和抗

裂纹扩展因子对比图显示 Ｎｉ的原子数分数为

４．３％时，强度和抗裂性达到最佳平衡，此时涂层

获得良好的综合机械性能（如图２）。

图２　硬度与抗裂纹扩展因子和断裂行为对比图
［１５］

Ｆｉｇ．２　Ｐｌｏｔｏｆｈａｒｄｎｅｓｓｖｅｒｓｕｓｓｃｒａｔｃｈｔｏｕｇｈｎｅｓｓａｎｄｆｒａｃ

ｔｕｒｅｂｅｈａｖｉｏｒａｆｔｅｒｓｃｒａｔｃｈ
［１５］

２
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类金刚石膜（Ｄｉａｍｏｎｄｌｉｋｅｃａｒｂｏｎ，ＤＬＣ）由

于它的高硬度、低摩擦因数、优良的耐磨损性使

之成为另外一种被广泛应用的涂层材料［１６ １９］。

但是，在ＤＬＣ沉积过程中离子轰击产生较大的

压应力及本身特有的脆性，使得ＤＬＣ薄膜受到

冲击荷载时，其耐久性变差。为了克服这些问

题，Ｂｕｉ等人把Ａｌ掺杂到非晶碳（ａＣ）中，制备了

铝掺杂非晶碳膜（ａ Ｃ／Ａｌ），并对ａ Ｃ／Ａｌ的微观

结构、残余应力、硬度和韧性进行了系统研究。Ｘ

射线衍射（ＸＲＤ）和透射电镜（ＴＥＭ）结果表明Ａｌ

在ａ Ｃ／Ａｌ中呈非晶态。添加Ａｌ显著改善了ａ

Ｃ涂层的韧性。铝掺杂非晶碳膜，在Ａｌ的原子数

分数为１９％时，临界划痕力高达１８０ｍＮ而没有

脆性开裂。与此相对应，无掺杂非晶碳膜在较低

的临界划痕力下（例如１１８ｍＮ）发生严重碎裂和

脆性剥落。

掺杂延性相是硬质涂层增韧的有效途径，但

它常以降低涂层硬度为代价。为了获得既硬且

韧涂层，其硬度必须恢复。把ｎｃ ＴｉＣ纳米晶（晶

粒直径约５ｎｍ）嵌入到ａ Ｃ／Ａｌ非晶相形成ｎｃ

ＴｉＣ／ａ Ｃ（Ａｌ）纳米复合涂层
［２０ ２１］。随着ｎｃ ＴｉＣ

纳米晶的添加，薄膜的硬度可以得到显著恢复。

图３比较了ａ Ｃ，偏压梯度ａ Ｃ，ｎｃ ＴｉＣ／ａ

Ｃ和ｎｃ ＴｉＣ／ａ Ｃ（Ａｌ）的划痕形貌。在这些涂层

体系中，ｎｃ ＴｉＣ／ａ Ｃ（Ａｌ）涂层展现出了既硬且

韧的特征。

图３　不同涂层的划痕形貌
［２０］

Ｆｉｇ．３　Ｓｃｈｅｍａｔｉｃｄｉａｇｒａｍｓｏｆｓｃｒａｔｃｈｔｒａｃｋｓｉｎｄｉｆｆｅｒｅｎｔｃｏａｔｉｎｇｓ
［２０］

１．２　相变增韧

相变增韧是一种通过施加外应力诱导材料

发生相变，引起材料体积膨胀，缓解裂纹尖端应

力场，抑制裂纹扩展从而增加材料韧性的方法。

常见的相变增韧材料是ＺｒＯ２，在外应力作用下

ＺｒＯ２ 发生相变，从四方晶相转变成单斜相，体积

膨胀４％左右，体积膨胀能够有效抑制裂纹扩展。

此外，相变过程缓解了裂纹尖端的应力场，吸收

了断裂能量，因而增加了材料的韧性。比较典型

的例子是ＺｒＯ２ 增韧ＺｒＢ２ 复合涂层
［２２］及ＺｒＯ２ 处

理的牙科陶瓷材料［２３］。

ＡｌＮ相有立方结构ｃ ＡｌＮ 和纤锌矿结构

ｗ ＡｌＮ两种相结构，其中立方结构ｃ ＡｌＮ为亚

稳相，在应力作用下立方结构向纤锌矿结构转

变，可以获得相变增韧效果。因而，近年来受到

广大科研工作者的关注。如何获得亚稳定的立

３
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方结构ｃ ＡｌＮ是ＡｌＮ相变增韧的关键之一。通

常，在立方结构薄膜上外延生长，通过控制 ＡｌＮ

中间层的厚度可以获得亚稳定的立方结构

ｃ ＡｌＮ。Ｍ．Ｓｃｈｇｌ等人
［２４］制备了ＣｒＮ／ＡｌＮ多层

膜和ＣｒＮ单层膜，其中多层膜中的 ＡｌＮ层厚度

为３ｎｍ时，ＡｌＮ呈现立方结构为主导的ｃ ＡｌＮ，

厚度为 １０ｎｍ 时呈现纤锌矿结构为主导的

ｗ ＡｌＮ。含有立方结构 ＡｌＮ为主导的多层膜韧

性高于含有纤锌矿结构为主导的多层膜和ＣｒＮ

单层膜（如见图４），这是由于处于亚稳立方结构

的ｃ ＡｌＮ在向稳定结构ｗ ＡｌＮ转变过程中体积

膨胀了约２６％，ＡｌＮ发生相变，多层膜获得了相

变 增 韧 效 果。Ｙａｌａｍａｎｃｈｉｌ 等 人
［２５］ 制 备 的

ＺｒＮ／Ｚｒ０．６３Ａｌ０．３７Ｎ多层涂层，也得到类似结果（如

见图５），并将之归功于 ＡｌＮ相变增韧和多层膜

增韧双重机理的协同作用。

图４　压缩测试中的应力 位移曲线［２４］

Ｆｉｇ．４　Ｓｔｒｅｓｓ ｄｉｓｐｌａｃｅｍｅｎｔｃｕｒｖｅｓｏｆｔｈｅｃｏａｔｉｎｇｓｃｏｎ

ｓｉｓｔｉｎｇｏｆｄｕｒｉｎｇｃｏｍｐｒｅｓｓｉｏｎｔｅｓｔｓ
［２４］

１．３　压应力增韧

一般情况下，开裂是由拉应力引起的，裂纹

在形成之前，首先要克服残余压应力。因而，如

果涂层中引入适当的残余压应力，涂层在断裂前

就需要耗费更多的拉应力，从而提高涂层的韧

性，该效果在Ｚｒ Ｃｕ Ｏ涂层中得到了验证
［１４］。

压应力的引入可以通过不同的途径，Ｈａｌｉｔｉｍ等

人通过离子注入引入压应力［２６］，Ａｂｅ等人通过相

变引入压应力［２７ ２８］，而Ｚｈａｎｇ等人
［２９］通过改变

基底温度而引入不同的压应力。

Ｗａｎｇ
［３０］等人在不同偏压下制备了 ＣｒＡｌＮ

涂层，当负偏压为５０、１６０、２１０和２６０Ｖ，涂层的

压应力分别为－０．７、－０．９、－１．３和－１．４ＧＰａ，

硬度和韧性都随着压应力增大而升高，但韧性

在压 应力为－１．４ＧＰａ时略微下降。压应力

图５　涂层的硬度和弹性模量，裂纹产生临界压力图
［２５］

Ｆｉｇ．５　 Ｈａｒｄｎｅｓｓａｎｄｅｌａｓｔｉｃｍｏｄｕｌｕｓ，ｃｒｉｔｉｃａｌｉｎｄｅｎｔａ

ｔｉｏｎｆｏｒｃｅｎｅｅｄｅｄｔｏｏｂｓｅｒｖｅｔｈｅｆｉｒｓｔｓｕｒｆａｃｅｃｒａｃｋ
［２５］

为－１．３ＧＰａ时，硬度达到２０．４ＧＰａ，韧性为

２．０２ＭＰａ·ｍ１
／２；压应力为－１．４ＧＰａ时，硬度

为２５．８ＧＰａ，韧性为１．９８ＭＰａ·ｍ１
／２。需要

指出的是，硬度和韧性的提高除了压应力外，

还受到涂层结构致密化的影响。

引入适当压应力改善硬质涂层韧性的思想，

在ＴｉＮ，ＤＬＣ，ＭｏＳ２，ＴｉＣ等涂层体系中也得到贯

彻［３０ ３３］。虽然一定程度的压应力可以增加韧性，

但是过大压应力则会导致涂层结合力变弱、涂层

剥落、产生微裂纹和韧性下降［３４］。

１．４　优化涂层结构增韧

１．４．１　梯度结构增韧

梯度中间层增韧是一种有效抑制裂纹形成

和扩展，提高涂层韧性的方法。在均质单一涂层

中，所期望的特性往往很难同时实现。因此，使

用由一系列涂层材料构成的梯度结构涂层，更容

易满足不同需求。

在梯度设计中，基底首先涂覆一层高粘附

层，然后随涂层厚度逐渐增加，通过改变沉积条

４
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件逐渐改变涂层成分或结构。Ｗａｎｇ等人在磁控

溅射纳米涂层时通过调整靶功率，制备了非均匀

梯度结构的ＣｒＡｌＳｉＮ纳米复合涂层。其韧性与

单层ＣｒＡｌＳｉＮ相比提升了３００％，而硬度仍保持

在２５ＧＰａ左右。该涂层兼具了高韧性与高硬

度。在其它梯度涂层体系中，例如，ＴｉＣＮ
［３５ ３６］，

ＴｉＣ ＴｉＣＮ ＴｉＣ ＤＬＣ
［３７］和ＴｉＴｉＣ ＤＬＣ

［３８］等，

也有高硬度兼具高韧性的报道。

１．４．２　仿生结构增韧

仿生结构增韧是指模仿既硬且韧的自然生

物界物质的构造，制备涂层，使涂层的结构类似

于生物质本身，从而获得既硬且韧涂层的一种方

法。徐等人［３９］依据贝壳的结构特性，制备了类似

贝壳结构的涂层。研究中采用辉光等离子沉积

技术制备了 ＭｏＳｉ２ 为基础的自组装多层梯度结

构的 ＭＭＣ（ＭｏＳｉ２和 Ｍｏ５Ｓｉ３）涂层，涂层由硬软

交替的 ＭｏＳｉ２ 和 Ｍｏ５Ｓｉ３ 层组成，在涂层最外层

即最上层 ＭｏＳｉ２ 占主导，在最外层 ＭｏＳｉ２ 层的下

面就是 Ｍｏ５Ｓｉ３ 和 ＭｏＳｉ２ 层，最后形成加上基底

层总共６层的多层结构
［３９］（如图６所示）。

图６　ＭＭＣ涂层示意图及亮场ＴＥＭ图像
［３９］

Ｆｉｇ．６　ＳｃｈｅｍａｔｉｃｉｌｌｕｓｔｒａｔｉｏｎｏｆｔｈｅＭＭＣｃｏａｔｉｎｇａｎｄｂｒｉｇｈｔｆｉｅｌｄＴＥＭｉｍａｇｅ
［３９］

　　随着涂层厚度增加，Ｍｏ５Ｓｉ３ 层的厚度和粒径

增大，软的 Ｍｏ５Ｓｉ３ 层涂覆在基底上。对单一

Ｍｏ５Ｓｉ３ 和 ＭｏＳｉ２ 涂层还有 ＭＭＣ分别进行压痕

测试，结果表明 ＭＭＣ涂层的硬度最高，弹性模

量也最高。通过涂层的Ｖｉｃｋｅｒｓ压痕测试和剪切

滑移评估，发现 ＭＭＣ涂层韧性最好。

１．４．３　多层膜结构增韧

多层膜结构是提高硬质涂层硬度和韧性的

一种有效途径。多层膜结构增韧通过以下主要

机理实现：层间界面处的裂纹偏转，延展层韧带

桥接和中间层塑性变形造成的裂纹尖端钝化（如

图７所示）
［４０ ４３］，此外多层化还会导致最大缺陷

（空的柱状晶界）被反复打断，从而抑制应力集中

而增韧［４４］。需要注意的是在多层膜结构设计中，

中间层数量，子层的厚度和不同过渡层的厚度比

等，这些因素共同作用，影响了涂层的韧性［４５］，随

５



中　国　表　面　工　程 ２０１６年

着多层膜增韧的研究进展，中间层晶体结构等影

响因素在设计涂层时也需要考虑。

图７　多层膜主要增韧机理示意图

Ｆｉｇ．７　Ｓｃｈｅｍａｔｉｃｒｅｐｒｅｓｅｎｔａｔｉｏｎｏｆｔｈｅｍａｉｎｔｏｕｇｈｅｎｉｎｇ

ｍｅｃｈａｎｉｓｍｉｎｍｕｌｔｉｌａｙｅｒｆｉｌｍｓ

Ｗｏ
［４４］等人制备了含有 ＴｉＳｉＮ 梯度层的

ＴｉＮ／ＴｉＳｉＮ多层膜结构涂层，研究结果发现含有

厚度为１０ｎｍ和５０ｎｍＴｉＳｉＮ层的多层膜结构

涂层，其硬度均高于ＴｉＮ单层的硬度，且韧性比

单一 ＴｉＮ 和 ＴｉＳｉＮ 涂层都更高。Ｓｕｒｅｓｈａ
［４６］和

Ｌｅｅ
［４７］等发现ＴｉＮ／ＡｌＴｉＮ多层膜比ＴｉＮ单层膜

能更好抵抗裂纹形成和扩展，多层膜的韧性更

高。Ｋａｒｉｍｉ等人
［４８］制备了各种纳米结构的

ＴｉＡｌＮ（Ｓｉ，Ｃ）薄膜，发现多层膜ＴｉＡｌＮ的综合力

学性能最好。ＣｒＮ／ＡｌＮ多层膜也显示了类似的

性能［４９］。Ｗａｎｇ等人通过交替沉积硬质ＣｒＡｌＳｉＮ

纳米复合薄膜［５０］和软质多晶ＣｒＡｌＮ（ｐｃ ＣｒＡｌＮ）

薄膜［３０］，获 得 了 多 层 膜 结 构 涂 层 ＣｒＡｌＳｉＮ／

ＣｒＡｌＮ，研究结果表明该多层膜结构涂层具有良

好的韧性。

１．４．４　其它优化结构增韧

通过优化结构增韧已成为涂层增韧的重要

途径，除了以上几种途径，近年来很多研究者发

现通过减小缺陷尺寸，如致密化等，可以达到在

不损失硬度的同时提高涂层韧性。

Ｘｕ
［５１］等人通过双层辉光离子技术制备了纳

米三明治结构的三元系致密ＴｉＢ Ｎ涂层，硬度

可达５５ＧＰａ，弹性模量高达４５６ＧＰａ。硬度高于

纳米复合涂层ｎｃ ＴｉＮ／ａ （ＴｉＢ２，ＢＮ）和二元系

ＴｉＢ涂层的硬度。通过纳米压痕测试得知三元系

ＴｉＢ Ｎ涂层的韧性比二元系ＴｉＢ涂层的韧性更

好。韧性提高是通过优化涂层结构，提高涂层致

密性获得。制备的涂层中纳米晶ＴｉＮ颗粒通过

几个原子层彼此紧密结合，且在Ｔｉ（Ｎ，Ｂ）层发现

厚度约为３．５ｎｍ的高致密纳米尺寸孪晶。ＴｉＮ

纳米晶体层抑制了剪切带在相邻层的扩展，促进

剪切带在自身层内的形成；此外孪晶增强了涂层

的延展性，上述双重作用使涂层的韧性获得了提

高。此外，Ｗａｎｇ
［３０］等人通过改变偏压，制备的

ＣｒＡｌＮ涂层，在负偏压为２１０Ｖ和２６０Ｖ时，涂

层呈现玻璃态致密结构，此时硬度和韧性均比负

偏压为５０Ｖ和１６０Ｖ时好。

１．５　协同作用增韧

硬质涂层设计过程中考虑采用两种或多种

增韧机理协同作用，达到在提高涂层韧性的同

时，并不损失其硬度。

Ｙａｌａｍａｎｃｈｉｌｉ等人
［２５］制备了ＺｒＮ／Ｚｒ０．６３Ａｌ０．３７Ｎ

多层涂层，当ＡｌＮ中间层厚度为２ｎｍ时，比单一

ＺｒＮ和Ｚｒ０．６３Ａｌ０．３７Ｎ涂层的硬度和韧性都要好。

这是由ＡｌＮ相变增韧和多层膜结构增韧协同作用

的结果。Ｗｏ
［４４］等人制备了含有ＴｉＳｉＮ梯度层的

多层ＴｉＮ／ＴｉＳｉＮ涂层，研究结果发现多层膜结构

涂层的硬度高于单一ＴｉＮ涂层，且韧性高于单一

ＴｉＮ和单一ＴｉＳｉＮ涂层。这归功于梯度涂层增韧

和多层膜结构增韧的协同作用。Ｗａｎｇ
［３０］等人制

备了ＣｒＡｌＮ涂层，通过压应力增韧和优化涂层结

构双重途径提高了涂层的硬度和韧性。

当前，单一增韧方法的应用越来越受到局

限，多种增韧方法的协同作用逐渐成为趋势。

２　硬质陶瓷涂层韧性的评估

在研究硬质涂层增韧机理、评估增韧效果

时，一个简单有效的评估方法是必须的。与宏观

块体材料的韧性测量不同，由于涂层二维尺度限

制，涂层薄膜材料的韧性评估，至今没有一个被

普遍接受的标准［５２］。不同研究人员建议的不同

测试方法在以往的文献综述中都有整理总结［５３］。

文中简要介绍其中３种，需要注意的是微悬臂梁

弯曲测试技术，被越来越多研究者所关注［８ １０］。

２．１　微悬臂梁弯曲法

利用溶液，把硬质涂层的基底刻蚀掉，用ＦＩＢ

（聚焦离子束）制备出带有缺口的涂层微悬臂梁，

然后在悬臂梁前端用纳米压头施加荷载犉，断裂

韧性犓ＩＣ可以通过以下公式定量评估。

犓ＩＣ＝σＦ（π犪）
１／２Ｆ（犪／狑） （１）

其中犉 为最大外加荷载，ｍＮ；犪为缺口深

６



　第２期 裴晨蕊，等：硬质陶瓷涂层增韧及其评估研究进展

度，μｍ；狑为悬臂梁的宽度，μｍ；σＦ 为弯曲应力，

ＧＰａ；犉（ａ／ｗ）为无量纲几何函数，值得注意的是

施加荷载点到无支撑悬臂梁固定端（即支撑处）

的距离并不会影响涂层的断裂韧性值。

２．２　划痕法

在划痕测试时，金刚石触针沿Ｚ方向施加连

续荷载，样品在Ｘ Ｙ平面沿Ｘ方向施加匀速移

动。样品表面涂层的内部产生应变，随着荷载和位

移的增加，应变逐渐增大，当应变达到一定程度，涂

层表面产生裂纹；随着荷载与位移的进一步增加，

涂层逐渐从基体脱落。裂纹开始出现时沿Ｚ方向

的最小荷载定义为“低临界荷载”（犔ｃ１，ｍＮ）。涂层

完全脱落时沿Ｚ方向的荷载定义为“高临界荷载”

（犔ｃ２，ｍＮ）。考虑到韧性的定义—阻碍裂纹产生与

扩展的能力，Ｚｈａｎｇ等人建议“抗裂纹扩展因子

（犆犘犚）”
［５２］来半定量评估涂层韧性。

犆犘犚＝犔ｃ１（犔ｃ２－犔犮１） （２）

由于该方法简单直观，抗裂纹扩展因子

（犆犘犚）已被越来越多的研究者用来半定量评估

涂层韧性［５４ ５５］。需要指出的是，该方法评估涂层

韧性性能，不可避免的受到基底性质的影响。

２．３　压痕法

在压痕测试时，金刚石压头施加连续荷载，

在涂层内部产生应力，当应力超过临界值，涂层

表面产生裂纹或涂层局部脱落。其断裂韧性犓犐犆

可以表示为［５］：

犓ＩＣ＝δ（犈／犎）
１／２（犘／犮３

／２） （３）

其中，犈，犎 分别为涂层杨氏模量和硬度，

ＧＰａ；犘 是临界荷载，ｍＮ；犮是裂纹长度，μｍ。δ

是经验常数，决定于金刚石压头的形状。

压痕法是一种被广泛使用的测试方法。但

该方法测量得到的涂层韧性，必不可免的受到基

底材料性质的影响。此外，如果压头不足够尖

锐，在相当高的荷载下也不会出现开裂，但这并

不意味着涂层是高韧性的［５６］。而且，即使产生了

裂纹，确定微裂纹位置并精确测量微裂纹长度，

相对来讲比较困难［５７］。

３　总结和展望

韧性是材料在变形直至断裂过程中吸收能

量的能力，吸收能量越多，表明该材料的韧性越

好。在材料应力 应变曲线图上，位于曲线下方

的面积代表了材料吸收能量的大小。从而，任何

有利于该面积增加的方法，均能够提高材料的

韧性［３，５８］。

第二相增韧中延性相增韧是一种有效的增

韧手段，但该方法常导致涂层硬度降低。目前很

多研究者致力于涂层延性相增韧，期望通过多

元、多相纳米复合显微结构设计突破延性相增韧

的局限性。仿生涂层的出现从增韧组元选择、微

观结构设计等方面为涂层增韧研究提供了一个

新思路，从而有效提高涂层的硬度和韧性。涂层

增韧研究中的另外一个热点是改变涂层微观结

构增韧，即通过改变涂层组织中晶粒尺寸大小与

分布、晶界尺寸与复杂程度等，使涂层致密化，从

而提高涂层硬度与韧性，该方法的局限性在于晶

粒尺寸并不是越小越好，控制晶粒成为关键。多

层膜增韧发展空间较大，未来发展会更加多元

化，可以通过调整组成成分，多层膜调制周期，晶

粒尺寸大小等，并协同其它增韧方法，从而有效

提高涂层硬度和韧性。相变增韧近年来也受到

关注，但仅集中在ＺｒＯ２ 和ＡｌＮ为增韧相，这也限

制了相变增韧的发展。

涂层强化和韧化的研究越来越多，单一增韧

方法的局限性越来越显著，硬质涂层增韧中多种

增韧方法的协同作用越来越重要，例如相变增韧

和多层膜增韧的协同，涂层致密化增韧和压应力

增韧的协同等，都能在硬度损失较小的前提下提

高涂层韧性。
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