
第 24 卷第 12 期 中国有色金属学报  2014 年 12 月 
Volume 24 Number 12  The Chinese Journal of Nonferrous Metals  December 2014 

文章编号：1004­0609(2014)12­3031­11 

硬质合金疲劳裂纹的萌生与扩展行为 

张忠健 1 ，赵声志 1 ，彭 文 1 ，张倩霞 2 ，陈 鼎 2 

(1. 硬质合金国家重点实验室，株洲  412000； 

2. 湖南大学 材料科学与工程学院，长沙  410082) 

摘 要：硬质合金的服役环境通常十分恶劣，需要承受循环应力、温度(如高温或循环温度)和腐蚀环境的共同影 

响，机械疲劳、热疲劳和腐蚀疲劳等多种疲劳断裂机制是导致硬质合金材料失效的重要原因。从疲劳裂纹的萌生 

和扩展两方面系统地阐述硬质合金疲劳性能的影响因素。疲劳裂纹易沿着粗大的WC颗粒、孔洞、夹杂物和粘结 

相池等缺陷处萌生，而疲劳裂纹的扩展行为受到各种因素的影响，如应力比、频率、温度和环境等外部因素以及 

显微结构和化学成分等内部因素。 
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Abstract:  Cemented  carbides  are  often  served  in  extreme  environments,  under  which  they  need  to  suffer  mutual 
influence  of  cyclic  stress,  temperature  (such  as  high  temperature  and  cyclic  temperature)  and  corrosive  environment. 
Various  fatigue  fracture  mechanisms,  such  as  mechanical  fatigue,  thermal  fatigue  and  corrosion  fatigue,  are  the  main 

reasons for the failure of  the alloys. In  terms of  the fatigue crack initiation and propagation,  the fatigue performance in 
cemented carbide was  systematically discussed. The analysis  shows  that  the  fatigue crack  is  prone  to  initiate  at  coarse 

WC grains, pores, inclusions or binder phase pools, while the propagation performance of fatigue crack is influenced by 
various factors, including external factors of stress ratio, frequency, temperature and environment, and internal factors of 

microstructure and chemical composition. 
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硬质合金是由脆性的过渡族金属碳化物硬质相和 

韧性的铁族金属粘结相以及一些其他微量元素组成的 

复合材料。硬质相和粘结相的结合使其具有高硬度、 

高强度和较好的韧性，广泛应用于刀具材料、钻探工 

具和耐磨零件等 [1−4] 。在这些应用领域，硬质合金往往 

要承受交变应力、 腐蚀介质和温度变化等的共同作用， 

疲劳是导致硬质合金材料失效和断裂的主要因素 [5−6] 。 

因此，研究硬质合金的疲劳性能，特别是在复杂使用 

条件下的疲劳性能，对提高硬质合金的使用性能具有 

重要的指导意义。 

与其他材料相似，硬质合金疲劳性能的研究方法 

也存在总寿命法和损伤容限法 [7] 。总寿命法是对光滑 
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试样施加不同的应力幅 S(或应变幅)， 并记录试样产生 

疲劳破坏所需的应力循环次数  N(或应变循环次数)的 

方法。结果表明：硬质合金的 S和 N呈现较好的线性 

关系，在这种研究方法中，S−N直线的斜率(疲劳敏感 

性能)和标准差(数据分散度)是两个重要的疲劳性能参 

数。疲劳敏感性能可以在一定程度上反映材料抵抗疲 

劳裂纹扩展的能力，S−N 直线的斜率越小，表明材料 

抵抗疲劳裂纹扩展的能力越好，对循环应力的变化越 

不敏感，疲劳敏感性越低。而数据分散度则反映了疲 

劳性能对微观缺陷的敏感程度，数据分散度越大，则 

疲劳性能对微观缺陷越敏感。另一种研究方法损伤容 

限法通常是研究疲劳裂纹扩展速率 da/dN 和裂纹尖端 

应力场强度因子幅∆K 或最大应力场强度因子 Kmax 之 

间的关系，以及裂纹扩展门槛值  Kth 来表征材料的疲 

劳性能。 

本文作者总结了目前关于硬质合金的疲劳研究的 

现状，从疲劳裂纹萌生和扩展两个方面系统阐述了硬 

质合金的微观结构、成分和外界环境因素对疲劳性能 

的影响。 

1  疲劳裂纹萌生行为 

硬质合金作为一种粉末冶金制品，往往会存在一 

系列的缺陷，如孔隙、微裂纹、粗大的WC硬质相和 

第二相颗粒以及粘结相池等 [8] ，这些缺陷在循环应力 

的作用下容易发生微观不可逆的形变，从而成为疲劳 

裂纹的形核点，使疲劳裂纹容易在此萌生。研究并尽 

可能消除这些缺陷对开发高性能长寿命硬质合金制品 

具有重要意义。 

前苏联学者 SHARROCK [9] 认为， 当石墨存在时孔 

隙参与断裂的部分显著减少，这种情况下断裂源往往 

是石墨。研究表明：硬质合金表面有凹穴，在凹穴中 

心有石墨质点。在疲劳实验的变形过程中，在石墨夹 

杂附近形成孔隙，这些孔隙促使裂纹生成。粗大颗粒 
(直径大于 10  μm)的 WC 具有较低硬度，并容易在较 

低的应力下被破坏，从而促使疲劳裂纹产生和扩展。 

另外这些粗晶的聚积危害特别大，因为一个晶粒的破 

坏会通过接触区破坏引起其他晶粒的连接破坏。当在 

合金中没有石墨、η1 相和粗大WC晶粒时，硬质合金 

试样的所有疲劳断口表明：产生疲劳断裂的主要原因 

是孔隙，这些孔隙存在于试样的表面和内部。 
20世纪70年代初期， 日本学者铃木寿和林宏尔 [10] 

对硬质合金的断裂机理进行了系统研究，提出硬质合 

金的破坏起源于白点，所谓白点是一个直径很小 

(0.3~0.5  mm)的较平滑区域，在偏光下平滑区为微白 

色，并且有放射状形态，这种硬质断裂源有 3种情形： 

直径为 10~120  μm 的孔隙，直径为 3~20  μm 的粗粒 
WC，直径为 10~100 μm的 Co泡。 

还有很多研究者对硬质合金疲劳裂纹萌生行为进 

行了研究， 如 KLÜNSNER等 [11] 研究了WC­12%Co(质 

量分数)的室温疲劳性能，试样形状是沙漏形状的，对 

疲劳断裂的试样进行统计分析，发现并不是所有的试 

样都从最小截面处断裂，有些试样可能从远离最小截 

面的  10  mm 处的缺陷处开始断裂，这些缺陷包括孔 

隙、粗的 WC 颗粒和 Co 含量稀少的区域。他们认为 

这些不同尺寸的缺陷是导致疲劳数据具有很大分散性 

的原因。TORRES 等 [12] 对细晶 WC­10%Co(质量分数) 
疲劳行为的研究表明：单调载荷和循环载荷下的裂纹 

源是一样的，裂纹起源于试样次表面的孔洞、异常粗 

的碳化物颗粒、无粘结剂的碳化物聚集区和不连续的 
WC­Co 的团聚区。PADOVANI 和  GOUVEA [13] 通过 
SEM 观察 WC­Co 疲劳断裂面，发现疲劳微裂纹起源 

于亚表面 Co 池和孔隙。LI 等 [14] 的研究表明，与单调 

递增载荷相比， 循环载荷下的疲劳裂纹源的种类更多， 

疲劳裂纹通常起源于切口尖端附近的微孔或WC聚集 

区。李亚林等 [15] 比较了 WC­6%Co梯度结构硬质合金 

和均质硬质合金的疲劳断口，结果表明：两种硬质合 

金的疲劳裂纹均在距表面约 100 μm处形核，而 Co相 

在应力集中效应、循环应力作用下发生的马氏体相变 

是裂纹在亚表面萌生的主要原因。 

根据疲劳裂纹形核的微观机理 [16] ，疲劳裂纹形核 

位置包括： 1) 金属晶体材料的滑移带在样品表面上形 

成的挤出和侵入造成应力集中萌生的疲劳裂纹 [17−19] ； 
2)  金属多晶体中大角度晶界对滑移带所携带位错具 

有塞积作用，多次循环变形引起应力集中逐步加剧， 

最终导致疲劳裂纹沿大角度晶界萌生扩展 [20] ； 3) 合金 

中存在夹杂物、第二相粒子或其他外来缺陷，在往复 

循环中上述缺陷与基体发生塑性应变不协调导致疲劳 

裂纹萌生。 

宋士泓和李健纯 [21] 通过疲劳变形试样的扫描和 

透射电镜的观察得出如下结论：1) WC晶体中位错之 

间以及位错与层错之间可以在有序点阵中形成高能的 

局部缺陷，在足够大的外加应力作用下，缺陷可以作 

为裂纹胚芽而转变成微裂纹； 2) 微裂纹形核与WC晶 

体中运动位错在WC晶内的亚晶界和WC/WC晶界附 

近的塞积密切相关，微裂纹总是在这两种界面上形核 

扩展的； 3) 减小WC亚晶粒尺寸可以减小位错在WC 
晶界和亚晶界的堆积现象，减小内界面附近的部分应 

力集中现象，从而降低WC晶内微裂纹形核几率，使
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合金的断裂韧性得到提高。该研究解释了大颗粒 WC 
的穿晶微裂纹在WC­Co硬质合金起主要作用的原因。 

对于  Co 相对裂纹萌生的作用，也有一些学者进 

行研究。SHARROCK [9] 认为，根据塑性变形理论，在 

正常条件下钴粘结剂的行为和一般面心立方晶格金属 

一样随着位错增殖，位错被WC晶粒拦截和制止；但 

是硬质合金变形时钴相中无滑移线，变形过程中面心 

立方  β­Co 相通过马氏体切变转变为密排六方的  Co 
相。钴的面心立方晶型在室温下不稳定性导致大量的 

堆垛层错产生，这些层错缺陷可能存在硬质合金未变 

形状态中，这些缺陷可以看作密排六方晶型在  β­Co 
中的显微夹层。姜勇等 [22] 研究表明：疲劳变形的  Co 
相产生大量明锐的层错条纹，并出现板条状或针片状 

的组织(马氏体相变)。在马氏体相变过程中，伴随孪 

晶亚结构的存在，密排六方结构的  Co 相在外力作用 

下很快丧失其松弛协调的应变能力。 

2  疲劳裂纹扩展行为 

硬质合金由于不可避免地具有很多微观缺陷，因 

此疲劳裂纹的萌生是比较容易的，KENKICHI  等 [23] 

研究了 WC­5%Co、WC­15%Co、WC­25%Co 硬质合 

金的疲劳性能，发现疲劳裂纹萌生寿命仅占疲劳寿命 

的 1/10。因此硬质合金的疲劳裂纹扩展阶段对整个疲 

劳过程有着更为重要的影响。 

硬质合金是由韧性的粘结相和脆性的硬质相所组 

成的，其增韧机制主要是桥联增韧机制，图 1所示为 

桥联增韧机制的示意图 [24] 。当裂纹扩展时，在裂纹尖 

端的尾部会形成一个多韧带区，在这个区域内，韧性 

相会对裂纹起到牵扯作用，从而起到阻碍裂纹扩展和 

增韧的作用。疲劳裂纹穿过韧性相后，会在断裂面上 

形成韧窝，可以根据韧窝的性质来判断桥联增韧作用 

的大小 [23] 。 

图 1  桥联增韧机制的示意图 [24] 

Fig. 1  Schematic diagram of binder damage in multi­ligament 
zone of WC­Co alloy [24] 

2.1  裂纹断裂路径 

在研究合金断裂机理的过程中，很多研究者都同 

时研究其断裂路径。GURLANA [25] 认为无论是低  Co 
还是高 Co合金，断裂都有避开 Co相的倾向，多发生 

在碳化物相和WC­WC边界上。当WC晶粒尺寸不超 

过  1~2  μm 时，裂纹仅分布在 Co 层内，且大多数沿 
WC­Co相界面 [26] 。 日本三菱金属公司 [27] 用扫描电镜研 

究了抗拉试样的裂纹行径，发现裂纹都是穿过相边界 

和粘结相，因此提出  WC­Co 边界断裂取代碳化物晶 

粒断裂机理。日本东芝公司采用电子显微镜研究了 
WC­Co断裂现象，并将断裂特征分为 3个类型：1) A 
型­WC晶粒剪断出现在WC晶粒大于 5 μm、Co含量 

少于 15%的合金中；2)  BC 型­WC 或 WC­Co 界面断 

裂，出现在WC晶粒小于 2 μm、Co含量少于 7%的合 

金中； 3) D型­Co相断裂， 出现在WC尺寸小于 4 μm、 
Co含量大于 20%的合金中。此外还有混合型断裂，出 

现于  3  种合金的中间区域。德国学者  SIGL  和 
EXNER [28] 提出 WC­Co合金中裂纹扩展路径有 4 种： 
1)  B 路径，贯穿粘结相；2)  B/C 路径，沿着粘结相/ 
碳化钨界面；3) C/C路径，沿着碳化物之间的晶界扩 

展；4)  C路径，碳化钨中穿晶扩展。并且确定了这 4 
种机制对整个裂纹扩展区域的贡献，研究表明：B/C 
路径不会出现黏结相/碳化钨的界面上， 而是在粘结相 

内，离黏结相/碳化钨界面很近并平行于该界面的区域 

上。与 B路径相比，裂纹经 B/C路径扩展会形成更细 

小的韧窝结构。 

图 2 所示为 WC­Co 裂纹尖端区域传播路径示意 

图 [28] 。裂纹分为断裂区、多韧带区和弹性区。裂纹明 

显扩展穿过WC基体(白区)， 被韧性黏结相(黑区)包围 

和桥联，形成韧带。当裂纹继续张开时，韧带会伸展 

直至破裂，裂纹在黏结相区域是沿 B还是 B/C路径伸 

展取决于微观结构局部的几何形貌(见图 2)。 裂纹尖端 

周围区域观察不到像陶瓷材料的那种分散的微裂 

纹 [29−30] 。韧带断裂过程如下：如果周围的碳化物骨架 

图 2  WC­Co裂纹传播路径 [28] 

Fig. 2  Crack propagation path of WC­Co alloy [28] : (a) Crack 

propagation across binder ligament; (b) Crack propagation near 

carbide/binder interface
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保持完整的话， 黏结相的塑性变形将受到严重的制约。 

当碳化物与黏结相中裂纹毗连时，黏结相受到高的局 

部变形；当韧带延伸时，由于韧带与WC的连续性阻 

碍其侧面的收缩，为了维持黏结相的体积不变，裂纹 

尖端将会钝化，韧带中也会出现微孔和空洞 [31] 。钝的 

裂纹尖端和内部孔隙的长大和合并会导致韧带破裂， 

裂纹失稳。韧带区的长度大致为合金碳化物平均自由 

程的 5倍，EVANS等 [32] 将其称为多韧带区。 

2.2  硬质合金的疲劳裂纹扩展模式 

硬质合金的疲劳裂纹扩展存在两种模式： 1) 真疲 

劳(循环断裂模式)。裂纹扩展速率  da/dN 仅与应力场 

强度因子幅∆K 有关，该种机制在金属材料中比较常 

见。 2) 静态疲劳(静态断裂模式)。 裂纹扩展速率 da/dN 
仅与最大应力场强度因子 Kmax 及其作用时间有关，该 

种机制在脆性材料中比较常见。当真疲劳占据主导地 

位时，在硬质合金中桥联作用的效果会减弱，因此断 

裂面上往往呈现脆性断裂的特征，而当静态疲劳模式 

占据主导地位时，桥联增韧会起到作用，断裂面则与 

静载断裂面相同，具有明显的韧窝特征。 

关于哪种断裂模式在硬质合金的疲劳损伤中占据 

主导地位的问题，不同的研究者得到不同的结 

论。LUETH 等 [33] 的研究发现，硬质合金的疲劳断裂 

模式主要为静态模式， 韧性粘结相呈现韧窝断裂特征， 

断 裂 形貌 与静 载断 裂相 同。而  ALMOND  和 
ROEBUCK [34] 的研究认为，其疲劳断裂模式主要是真 

疲劳断裂模式， 虽然粘结相还会发生少量的塑性变形， 

但是循环载荷导致  Co 相加工硬化造成的疲劳脆断才 

是主要的断裂形式。FRY 和 GARRE [35] 认为在硬质合 

金的疲劳裂纹扩展过程中这两种机制同时存在，断裂 

形貌以晶间断裂为主，Co 相发生塑性变形并形成韧 

窝，还伴随着WC晶粒的解理断裂。而 TORRES等 [12] 

和 LANES 等 [36] 的研究也认为这两种断裂机制是共同 

存在的，他们除了从微观断裂形貌上证实了这点外， 

还从裂纹扩展速率与应力场强度因子之间的关系证实 

了上述结论，并且发现硬质合金裂纹扩展速率更加符 

合  Paris−Erdogan  公式：da/dN=C(Kmax) m (∆K) n ，且  m 
远大于  n，表明硬质合金中两种断裂模式都存在，其 

中静态失效模式起主导作用。图 3 所示为疲劳敏感性 

和 Co 相平均自由程的关系图，图中 Kth/KIC 定义为疲 

劳敏感性，该值愈大则疲劳敏感性愈低，材料循环载 

荷下的疲劳行为越接近陶瓷材料特性，断裂模式愈接 

近静疲劳模式，材料粘结相越容易发生韧性断裂。反 

之该值愈小，则材料在循环载荷条件下的疲劳断裂行 

为越接近金属，粘结相越易发生疲劳断裂，韧性得不 

到发挥，增韧机制的有效性降低。 

2.3  影响疲劳裂纹扩展的外在因素 
2.3.1  应力比对疲劳裂纹扩展的影响 

ISHIHARA等 [37−38] 的研究表明： 对于给定的Kmax， 

当裂纹扩展速率较小(约为 1×10 −11 m/cycle)时，da/dN 
随着应力比 R的减小而增加； 当裂纹扩展速率较大(约 

为 1×10 −7 m/cycle)时，da/dN仅由 Kmax 决定，与应力 

比  R 无关。作者认为当裂纹扩展速率较小(1×10 −11 

m/cycle)时， 循环应力会削弱碳化物相与粘结相的界面 

结合强度，在界面处出现许多显微裂纹，减弱了韧带 

区的桥联增韧效果，而这种削弱效果随着 R值的减小 

而增加，因此 da/dN随着应力比 R的减小而增加。但 

图 3  硬质合金疲劳敏感性和 Co相平均自由能关系 [36] 

Fig. 3  Relationship between fatigue sensitivity of WC­Co cemented carbides and mean free energy of Co phase [36]
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BOO等 [39] 认为应力比的影响主要体现在对Co相马氏 

体相变的影响：当 Kmax 一定时，应力比 R越小，粘结 

剂 Co相的循环变形程度越大，Co相中的堆垛层错数 

量增加，更多的  Co 相发生马氏体相变。与面心立方 
Co相比，密排六方结构的马氏体 Co相的滑移系十分 

有限，几乎不可能发生滑移或孪晶变形，表现为脆性 

断裂。随着应力比 R的增加，硬质合金的断裂形式会 

从脆性断裂转变为韧性断裂。 LANES等 [36] 和 TORRES 
等 [12] 通过观察断口形貌，发现应力比 R越小时，真疲 

劳失效越明显，此时 Co相不会发生很大的塑性变形， 

断口上呈现脆性断裂特征；而应力比 R越大时，粘结 

相的韧性断裂越明显。这也进一步表明随着应力比  R 
的增加，硬质合金的断裂模式越来越接近静态断裂模 

式。HIROSE等 [40] 的研究也得到了相似的结论。 

还有少数人研究了应力比R对硬质合金S−N曲线 

的影响， 研究结果存在一定的差异。 KLÜNSNER等 [11] 

发现不同应力比  R 下的硬质合金  S−N 曲线是不相同 

的，随着应力比 R的减小，即平均压缩应力的增加， 

疲劳寿命和疲劳裂纹扩展门槛值∆Kth 都会相应增加。 

而 FERREIRA 等 [41] 的研究表明：硬质合金的 S−N 曲 

线与应力比无关，疲劳寿命主要取决于最大应力。 
2.3.2  频率对疲劳裂纹扩展的影响 

一般认为硬质合金在循环载荷下存在着静态模式 

和真疲劳模式两种断裂机制。当疲劳为真疲劳断裂模 

式时，疲劳行为与频率无关，只与循环次数相关；当 

疲劳为静态断裂模式时，频率会影响疲劳裂纹扩展速 

率。但大多数研究并没有发现加载频率对硬质合金或 

金属陶瓷的疲劳裂纹扩展速率有显著的影响，这种现 

象很可能是由于实验的频率范围太窄或者粘结相含量 

太高所致 [35, 42−43] 。 
2.3.3  温度对疲劳裂纹扩展的影响 

硬质合金用作切削刀具材料时，除了承受复杂的 

机械载荷外，往往还要承受循环的温度变化和高温环 

境，因此有必要了解硬质合金的高温疲劳破坏机理。 
ISHIHARA等 [38] 认为高温的影响主要体现在以下 

三个方面： 1) 在高温下， 金属粘结相会发生高温扩散， 

从而导致碳化物与金属粘结相的界面结合强度下降， 

降低了桥联增韧效果，减小裂纹扩展阻力；2) 在高温 

下，金属粘结相的屈服强度下降，从而导致裂纹尖端 

塑性区的尺寸增加，当塑性区尺寸大于碳化物尺寸， 

即使当裂纹撞到碳化物时，裂纹主要以穿碳化物和在 

其周围萌生微裂纹的方式进行扩展，这种扩展方式使 

得裂纹扩展速率增加。 3) 温度还会显著的影响裂纹扩 

展路径。当室温下裂纹扩展速率很低时，裂纹沿着 
WC/Co界面扩展；当裂纹扩展速率很高时，裂纹既会 

沿着 WC/Co 界面扩展，又会穿过 WC 颗粒扩展。而 

在高温下裂纹都是沿着WC/Co界面扩展 [38] 。 

而  KINDERMANN 和  SOCKEL [44] 则认为温度主 

要会影响到  Co 相的马氏体相变、氧化、塑性以及碳 

化物的韧脆转变。他们研究了温度对于疲劳敏感性的 

影响，结果如图 4和 5所示 [44] 。在室温时，循环载荷 

会导致WC­Co硬质合金中的 Co相发生 FCC−HCP相 

变而变得更脆，进而减弱了裂纹尖端前沿的屏蔽效应 

和裂纹尖端尾部的桥联增韧作用，疲劳敏感性很大； 

当温度升高到 300 ℃时，由于 Co 相的马氏体相变减 

少，同时  Co 相的塑性增加并且未发生明显的氧化， 

屏蔽效应和桥联增韧效果增强，疲劳敏感性减小；当 

温度升高到 500℃时， Co相沿着亚临界裂纹扩展方向 

发生显著的氧化而脆化，疲劳敏感性增大；当温度继 

续升高到 700 ℃时，碳化物发生脆韧转变，疲劳敏感 

图 4  P4M硬质合金的疲劳敏感性和温度的关系 [44] 

Fig.  4  Relationship  between  fatigue  sensitivity  of  P4M 

cemented carbide and temperature variation [44] 

图 5  HT7金属陶瓷的疲劳敏感性和温度变化的关系 [44] 

Fig. 5  Relationship between fatigue sensitivity of HT7 cermet 

and temperature variation [44]
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性又减小。而金属陶瓷的实验现象与硬质合金的有所 

不同，由于粘结相 Co和 Ni几乎不发生马氏体相变， 

当温度为  25~500 ℃时，疲劳敏感性几乎不变；温度 

升高到 700 ℃时，由于碳化物相发生脆韧转变，疲劳 

敏感性减小；当温度继续升高到 900 ℃时，由于粘结 

相和碳化物相的氧化脆化，其疲劳敏感性增加 [44−45] 。 
DARY等 [46] 和 ROEBUCK等 [47] 发现： 温度的变化 

还会导致硬质相和粘结相的残余应力的变化，从而影 

响硬质合金的疲劳寿命。 
WC­Co 类硬质合金在使用过程中有温度冷热交 

替的变化，内部有温度梯度的产生，WC相和 Co相的 

热膨胀系数相差 3倍，合金导热性差，很多工具材料 

同时受到压应力和剪切应力的作用。GOPAL [48] 认为， 

硬质合金工具材料磨损或断裂失效的最主要原因是热 

疲劳裂纹形成和扩展。AKERMAN 和 ERICSON [49] 认 

为当温度升高时  Co 相承受压应力，当温度下降时， 
Co相承受拉应力。 由热胀冷缩产生的热应力值大于硬 

质合金的抗弯强度时，将导致  WC/Co 相界面弱化， 

使 Co粘结相界面弱化， 弱化和破坏 Co相对WC颗粒 

的支撑粘连作用， WC相由于缺少 Co粘结相的粘结作 

用，而不断被剥落产生微孔洞。随着孔洞不断变大， 

相邻孔洞连成微裂纹，裂纹沿着  WC/Co 界面和  WC 
相向深处扩展，发展成热疲劳典型特征—龟裂纹。 
2.3.4  腐蚀环境对疲劳裂纹扩展的影响 

硬质合金在使用过程中往往会接触到腐蚀性介 

质，如硬质合金刀具常用于切割各种金属、塑料和纤 

维板等，在工作时可能接触到腐蚀性化合物 [50−51] 。研 

究表明：腐蚀性介质会与机械应力发生交互作用，进 

而影响到硬质合金的疲劳性能，但是这种交互作用仅 

仅会在某一中间应力范围内出现，相关的研究结果如 

图 6所示 [51] 。 

当应力幅大于某一临界值时，机械载荷引发的裂 

纹扩展速率很大，腐蚀作用的有效时间很短，因此在 

空气中和在腐蚀性环境中试样的疲劳寿命相当。当应 

力幅在 500 MPa和临界值之间时，腐蚀性环境中试样 

的疲劳寿命明显低于在空气中的疲劳寿命，并且随着 

应力幅的降低，疲劳寿命减少的程度更大。PUGSLEY 
和  SOCKEL [51] 认为应力幅的降低会导致机械载荷引 

发的裂纹扩展速率减小，从而使腐蚀作用的有效时间 

延长，腐蚀疲劳效应显著。而当应力幅低于 500 MPa 
时(最大应力低于屈服强度)，粘结相只能发生弹性变 

形，不会出现塑性变形和腐蚀介质的交互作用。另外 

频率会对金属陶瓷的腐蚀疲劳性能会产生影响，随着 

频率的减小，腐蚀作用的有效时间得到延长，从而显 

著降低其疲劳强度。 

图  6  在频率为  4  Hz 单宁酸环境中与空气中的硬质合金 

S−N曲线(箭头代表实验结束时仍未断裂的试样 [51] ) 

Fig.  6  S−N  diagram  for  hardmetal  tested  in  tannic  acid 

environment and  in air at  frequency of 4 Hz (Arrows  indicate 

specimens that remained unbroken at end of test period [51] ) 

2.3.5  裂纹模式对疲劳裂纹扩展的影响 

裂纹模式也会对疲劳裂纹扩展产生影响，但有关 

这方面的报道较少，TORRES等 [52] 研究了裂纹从Ⅰ型 

模式逐渐变为Ⅱ型模式时的疲劳性能的变化。研究认 

为Ⅱ型模式(剪切模式)的裂纹闭合效应更加显著，而 

且还存在着剪切摩擦效应，故当加载模式从Ⅰ型变为 

Ⅰ+Ⅱ型混合模式时， 疲劳裂纹扩展门槛值Kth 会增加。 

2.4  影响裂纹扩展的内在因素和增韧处理 

影响疲劳裂纹扩展的内在因素包括碳化物和粘结 

剂的化学成分和显微结构。显微结构参数包括碳化物 

和粘结剂的含量、碳化物的晶粒尺寸、碳化物的形状 

和分布等，其中独立的显微结构参数是粘结相的平均 

自由程和硬质相的邻接度。 
2.4.1  化学成分对裂纹扩展的影响 

WC/Co 是开发最早也是应用最为广泛的硬质合 

金，其产量占到总产量的一半以上 [53] 。但是WC基的 

耐腐蚀性和耐氧化性较差以及金属钨的自然资源变得 

越来越少，这些因素限制了WC基硬质合金的广泛应 

用。无钨硬质合金的出现可以解决这一难题，目前代 

替WC的碳化物主要有 TiC、TiCN和(Ta、Nb)C等。 

由于金属钴的价格昂贵、耐腐蚀性和耐氧化性相对较 

差，人们开发了新型粘结相成分的硬质合金，如采用 
Ni、Cr 和 Fe 部分或全部取代 Co，也有采用 Ni3Al、 
NiAl、Fe3Al和 FeAl等作为粘结相 [54] 。 

硬质合金是由脆性硬质相和韧性粘结相组成的复 

合材料，因此硬质相和粘结相的化学成分都会显著影
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响硬质合金的疲劳性能。研究表明在循环载荷下， TiC 
基金属陶瓷和WC基硬质合金中的各相尤其是碳化物 

相的塑性会显著降低，循环载荷后  TiC  的塑性大于 
WC，故 WC 基硬质合金的疲劳敏感性大于 TiC 基金 

属陶瓷的疲劳敏感性 [55−57] 。SCHLEINKOFER 等 [58−60] 

研究了粘结相为Co的硬质合金和粘结相为CoNi的金 

属陶瓷的室温疲劳，发现循环载荷下的亚临界裂纹扩 

展主要发生在粘结相中。较高的累积变形或应力导致 

硬质合金中的粘结剂  Co 相发生马氏体相变，从而导 

致多韧带区的  Co 相韧性下降和裂纹尖端尾部的屏蔽 

效应减弱，疲劳敏感性很大。但金属陶瓷中的  Co­Ni 
相没有发生明显的马氏体相变，具有更高的韧性，故 

疲劳敏感性更小。SAILER 等 [61] 的研究表明，在  Co 
粘结相中加入 Fe和 Ni 后也会降低马氏体相变程度， 

导致硬质合金的疲劳敏感性减小。KURESAWE 等 [62] 

采用 TEM观察疲劳断面时发现：在WC­Co硬质合金 

中存在堆垛层错，该层错是应力诱发  Co 相发生马氏 

体相变的形核处，但在 WC­Co(Ni、Fe)中没有堆垛层 

错。LISOVSKY 等 [63] 在生产 WC­Co 硬质合金时添加 

微量的 Ta 和 Mo，研究认为 Ta 和 Mo 在 WC 相颗粒 

间形成了一层复杂的碳化物， 有部分Mo元素溶入 Co 
粘结相中，改善了粘结相成分和结构，提高了合金耐 

磨性和抗热冲击性。 XU等 [64] 在WC­Co中加入适量的 

稀土(Ce和Y等)或化合物， 提高了合金的强度和韧性， 

研究认为稀土的加入减少了  β­Co 向  ε­Co(HCP)的转 

变，材料表现出良好的抗疲劳性。 
2.4.2  粘结相的平均自由程对裂纹扩展的影响 

早期研究表明：疲劳裂纹扩展抗力随着粘结相的 

平均自由程  λCo  的增加而增加 [35,  65−66] 。FRY  和 
GARRE [35] 认为裂纹尖端尾部Co相的韧带断裂导致了 

疲劳裂纹的扩展，而该机理可解释裂纹扩展速率随着 
Co 相的平均自由程增加而减小的现象。但是 LANES 
等 [36] 的研究却认为粘结相的影响并不只有这么简单， 

研究结果如图 7 所示。当粘结相的平均自由程  λCo 增 

加(与碳化物的邻接度成反比)时，金属粘结相的韧性 

将会明显增加，硬质合金的疲劳行为由类陶瓷行为转 

变为类金属行为，即更易发生真疲劳断裂。随着  λCo 
的增加，虽然断裂韧性是单调增加的，但是疲劳裂纹 

扩展门槛值  Kth 却先增加后减小，断裂韧性和疲劳裂 

纹扩展抵抗力之间并不表现出单调的关系。研究认为 

主要原因是在循环载荷下，硬质合金中的粘结相既是 

增韧相，同时又是易受疲劳影响相，两者之间存在一 

个临界点。一方面，裂纹桥联和钴相受约束的塑性延 

伸是断裂时最主要的能量耗散点；另一方面，粘结相 

具有金属材料易受疲劳损伤影响的本质特征，特别是 

粘结相中发生了 FCC−HCP 马氏体相变的情况下，这 

不仅导致了裂纹尖端尾部韧带的过早失效，同时也减 

小了裂纹尖端屏蔽效应。 

图 7  给定应力比为 R 时硬质合金的 λCo 与裂纹扩展门槛值 

Kth 和断裂韧性 KIC 的关系 [36] 

Fig.  7  Relationship  between  λCo  and  Kth  and  KIC  at  given 

stress ratio of R [36] 

有关粘结相的平均自由程对硬质合金S−N曲线的 

影响的研究也存在着争论。 PADOVANI和GOUVEA [13] 

和 NAKAJIMA 等 [67] 的研究表明：随着粘结相含量的 

增加，硬质合金的疲劳敏感性减小。但是，SAILER 
等 [61] 对细晶硬质合金的疲劳性能的研究表明：疲劳敏 

感性随着 Co 含量增加而增加，与 WC 晶粒度的相关 

性却相对弱一些，原因是疲劳损伤主要发生在韧性粘 

结相中，而高粘结相含量的硬质合金中这种效应更加 

显著。KURESAWE 等 [62] 的研究表明：粘结相含量对 
WC­Co 的疲劳行为几乎没有影响，但粘结相含量对 
WC­Co(Ni、Fe)合金的疲劳敏感性有显著影响，他们 

认为这是由于疲劳损伤主要集中在钴池的剪切带和发 

生马氏体相变的 Co中所导致。 
2.4.3    WC的晶粒度对裂纹扩展的影响 

一般来说细晶的裂纹扩展速度大于粗晶的裂纹扩 

展速度，CHERMANT [68] 研究表明，在给定 WC 粘度 

时  KIC 值与钴层夹杂平程厚度之间呈线性关系；当粘 

结相夹层平均值不变时，KIC 与 WC 平均粒度的平方 

根之间呈线性关系。 

美国 Smith公司 [69] 发表了“粗晶低 Co”的矿用钻 

头的断裂和耐磨性专利，所谓粗晶化是指WC晶粒度 

大于 4 μm，钴含量低于 14%(质量分数)，当WC晶粒 

度增大时，WC 结晶完整，亚晶粒增大，缺陷减少， 

粒度均匀，减少了WC/WC界面、WC/Co界面和WC 
颗粒的聚集区，从而有效减少了热疲劳裂纹源存在数
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量，改善了合金韧性，提高了合金的抗热疲劳性能和 

抗热冲击性能。 

总的来说，增大 WC 的晶粒度，降低 Co 含量， 

加入适量的微量元素，增强合金能量的吸收能力，对 

硬质合金进行热处理，采用非均匀结构和梯度结构合 

金以及改进烧结工艺都能够起到增韧硬质合金和提高 

疲劳性能的作用。 

3  结论 

目前，关于硬质合金疲劳性能的研究方法主要有 

两种：总寿命法与损伤容限法，不同的研究方法采用 

不同的参数来表征硬质合金的疲劳性能。 

硬质合金是由脆性硬质相和韧性粘结相组成的复 

合材料，疲劳裂纹容易在硬质合金的缺陷处萌生，既 

可能在硬质相中萌生也可能在韧性相中萌生，这些缺 

陷包括孔隙、微裂纹、粗大硬质相和第二相颗粒以及 

粘结相池等，消除这些显微缺陷对于提高硬质合金的 

疲劳性能具有重要意义。硬质合金的疲劳裂纹的扩展 

是十分复杂的，真疲劳和静态疲劳机制都可能成为其 

扩展机制，两者还可能共同存在。影响硬质合金的疲 

劳裂纹扩展的因素有很多，包括各种外部因素和内部 

因素，外部因素包括应力比、温度、腐蚀环境和裂纹 

模式等，内部因素包括硬质相的的体积分数、成分、 

晶粒尺寸、韧脆转变温度、粘结相的含量和成分以及 

马氏体相变等。这些错综复杂的因素交错在一起，使 

得对于硬质合金疲劳性能的研究变得十分的复杂，目 

前的研究也尚未形成统一的理论，还有待进一步的研 

究。 

硬质合金是“工业的牙齿” ，硬质合金的使用几乎 

涉及到国民经济的各个部门，是不可或缺的结构材料 

和工具材料。了解硬质合金的疲劳断裂机理和提高其 

疲劳性能将是硬质合金领域的一个重要研究方向，有 

助于提升我国硬质合金产品的内在质量。同时在使用 

过程中，硬质合金往往需要承受交变应力、腐蚀介质 

和温度变化等复杂的使用环境，目前的疲劳研究还未 

涉及多种疲劳共同耦合的作用，有待于进一步深入研 

究。 
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