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压痕诱发 ＧａＡｓ和 Ｓｉ晶体塑性、损伤与断裂

徐永波
（中国科学院 金属研究所，沈阳国家材料科学实验室，沈阳 １１００１６）

摘 要：对压痕诱发脆性材料塑性、损伤与断裂研究进行总结，并结合与之有关学科研究进展予以评述．主要结果：微
压痕诱导硅和砷化镓晶体的纳米和非晶转变，并发现这一转变的临界应力；转变过程是由切应力，并非静水压力控

制；电子辐照诱导非晶晶化，并发现晶化临界条件；晶化速率与电流密度有关；压痕诱发的裂纹尖端不是原子尖的，

其萌生与扩展伴随位错的产生，并由此引发点阵的畸变，并产生１～２ｎｍ宽非晶带；裂纹扩展沿非晶带发生，而非裂
端前方原子键相继断裂的结果；经傅立叶变换和逆变换发现，裂纹尖端变形显示出各向异性．
关　键　词：微压痕；高分辨电镜；晶化与非晶化；裂纹尖端结构；傅立叶变换与逆变换
中图分类号：ＴＢ３３３　　　　　　文献标识码：Ａ
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Ｔｈｅｐｒｉｎｃｉｐａｌｆｉｎｄｉｎｇｓａｒｅ：（ａ）Ｍｉｃｒｏｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎｍａｙｉｎｄｕｃｅａｔｒａｎｓｉｔｉｏｎｆｒｏｍｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅｔｏｎａｎｏｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ
ａｎｄａｍｏｒｐｈｏｕｓｓｔｒｕｃｔｕｒｅ，ａｎｄｔｈｅｒｅｉｓａｃｒｉｔｉｃａｌｓｔｒｅｓｓｆｏｒｔｈｉｓｋｉｎｄｏｆｔｒａｎｓｉｔｉｏｎ．Ｔｈｅｓｈｅａｒｓｔｒｅｓｓ，ｒａｔｈｅｒ
ｔｈａｎｔｈｅｈｙｄｒｏｓｔａｔｉｃｓｔｒｅｓｓｉｓｐｒｏｐｏｓｅｄｔｏｂｅａｔｔｒｉｂｕｔｅｄｔｏｔｈｉｓｔｒａｎｓｉｔｉｏｎ．（ｂ）Ｔｈｅｒｅｉｓａｃｒｉｔｉｃａｌｃｕｒｒｅｎｔｄｅｎｓｉ
ｔｙｆｏｒｔｈｅｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅｎｕｃｌｅａｔｉｏｎ，ａｎｄｉｔｉｓｎｏｒｅｌａｔｅｄｔｏｔｈｅｉｒｒａｄｉａｔｉｏｎｉｎｄｕｃｅｄｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｒｉｓｅ．（ｃ）Ｔｈｅ
ｃｒａｃｋｔｉｐｐｒｏｄｕｃｅｄｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎｓｂｙｄｕｒｉｎｇｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎｉｓｎｏｔａｔｏｍｉｃａｌｌｙｓｈａｒｐ，ｌｅａｄｉｎｇｔｏｃｒｙｓｔａｌｌａｔｔｉｃｅｄｉｓｔｏｒ
ｔｉｏｎ，ａｎｄｅｖｅｎｔｏａｔｒａｎｓｉｔｉｏｎｆｒｏｍａｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅｌａｔｔｉｃｅｔｏｄｉｓｏｒｄｅｒｅｄｓｔｒｕｃｔｕｒｅ．Ａｎａｍｏｒｐｈｏｕｓｂａｎｄｗｉｔｈａ
ｗｉｄｔｈｏｆ１２ｎｍｂｅｔｗｅｅｎｃｒａｃｋｗａｌｌｓｉｓｆｏｒｍｅｄ，ａｎｄｔｈｅｃｒａｃｋｐｒｏｐａｇａｔｉｏｎｉｓｔｈｅｎａｌｏｎｇｔｈｅａｍｏｒｐｈｏｕｓｂａｎｄ，
ｒａｔｈｅｒｔｈａｎｓｅｑｕｅｎｔｉａｌｒｕｐｔｕｒｅｏｆｔｈｅｃｏｈｅｓｉｖｅｂｏｎｄｓ．（ｄ）ＦａｓｔＦｏｕｒｉｅｒＴｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ（ＦＦＴ）ＳＡＥＤａｎｄ
ｃｏｒｒｅｓｐｏｎｄｉｎｇＩｎｖｅｒｓｅＦａｓｔＦｏｕｒｉｅｒＴｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ（ＩＦＦＴ）ｆｒｉｎｇｅｉｍａｇｅｓｆｒｏｍｄｉｆｆｅｒｅｎｔｌａｔｔｉｃｅｐｌａｎｅｓｉｎｓｅ
ｌｅｃｔｅｄａｒｅａｓｏｆｔｈｅｃｒａｃｋｔｉｐｓｈｏｗｔｈａｔｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎａｒｏｕｎｄｔｈｅｃｒａｃｋｔｉｐｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎｉｓａｎｉｓｏｔｒｏｐｉｃ．
Ｋｅｙｗｏｒｄｓ：ｍｉｃｒｏｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎ；ＨＲＴＥＭ；ｃｒｙｓｔａｌｌｉｚａｔｉｏｎａｎｄａｍｏｒｐｈｉｚａｔｉｏｎ；ｃｒａｃｋｔｉｐｓｔｒｕｃｔｕｒｅ；Ｆａｓｔ
ＦｏｕｒｉｅｒＴｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ（ＦＦＴ）ａｎｄＩｎｖｅｒｓｅＦａｓｔＦｏｕｒｉｅｒＴｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ（ＩＦＦＴ）

　　ＩＣ技术是推动国民经济和社会信息化发展最主
要的高新技术，也是改造和提升传统产业的核心技

术．其发展离不开基础材料如单晶硅和砷化镓等半
导体材料的发展与应用．随着国际竞争日趋激烈，在
信息材料开发与应用中，对其质量控制将愈加严格．
在集成电路制造过程中都可能发生故障，如材料缺

陷、设备故障和微粒子磨损等．压痕技术，常常用来
研究和评价材料力学行为以及形变、损伤等可靠而易

行的方法，其最初应用可追溯到１９世纪后期，Ｈｅｒｔｚ

最早开始压痕应力场研究，并随后建立了载荷与接

触直径之间的定量关系［１］．经历长期发展，压痕实验
已成为材料性能表征的标准方法．上世纪５０年代，
Ｔａｂｏｒ和Ｍｏｔｔ曾对压痕实验进行详细总结［２３］．８０年
代，超低载荷（纳米压痕）问世可在纳米尺度研究材

料的力学性能．伴随压痕技术不断改进，并与电镜显
微术结合，进一步拓宽其应用领域，压痕技术在材料

缺陷和质量评估与控制方面的作用不可替代［４１１］．
本综述中的主要结果是选用［１１０］和［００１］取向
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硅以及［１１０］取向砷化镓单晶片，在超显微硬度仪上
进行压痕实验．具体试样制备和技术，观察方法以及
载荷选取等可参考文献［１２１３］．

１　变形结构

１．１　位错
图１示出了在硅（ａ）和砷化镓（ｂ）单晶片上的压

痕平视明场像．可以看出，在压痕的周围除了消光轮
廓外，规律地分布大量位错．图２为硅单晶体压痕的
侧面像．图中标记 Ａ的灰色区为非晶层．插入的
（ａ）、（ｂ）和（ｃ）分别对应于Ｂ、Ｄ和Ｅ位置．从显示的
衬度判断，它们属于不同位错组态（标为 Ｂ，Ｃ，Ｄ，
Ｅ），具有不同的性质．图３是载荷在（１１０）ＧａＡｓ单
晶面压痕明场像．它由四组长臂和短臂位错构成，类
似于Ｗａｒｒｅｎ等采用腐坑方法研究的结果［１４］（见图

４）．Ａｓ原子沿［１１０］方向在（１１
－
１）和（１

－
１１）面上运动，

属于长臂玫瑰型 α型位错，而 Ｇａ则沿［１１
－
０］方向在

（１１１）和（１
－
１
－
１）面上运动，即所谓的短臂玫瑰型 β型

位错．Ｃｈｏｉ等采用蚀坑法测定位错速度发现，α位错
速度比β位错高一个数量级，从而解释了这种玫瑰
型位错形成的原因［１５］．Ｒｏｂｅｒｔｓ等认为，高密度位

图１　（１１０）Ｓｉ单晶面上（ａ）和（１１０）ＧａＡｓ（ｂ）单晶面压痕明
场像［１２１３］

Ｆｉｇ．１　ＢｒｉｇｈｔｆｉｅｌｄｏｆａｎｉｎｄｅｎｔｅｄｒｅｇｉｏｎｏｎｔｈｅｓｕｒｆａｃｅｓｏｆＳｉ（ａ）
ａｎｄＧａＡｓ（ｂ）［１２１３］

图２　［００１］硅单晶压痕的侧视明场像［１２］

Ｆｉｇ．２　ＣｒｏｓｓｓｅｃｔｉｏｎＴＥＭ ｉｍａｇｅｓｉｎａｎｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎｒｅｇｉｏｎｏｎ
［００１］Ｓｉ［１２］

错是由于压痕下会聚滑移和发散滑移系统共同激发

的结果［１６］．如图４所示，沿［１１
－
０］方向显示出半环

形位错和长直位错，它们均在（１
－
１
－
１
－
）和（１

－
１
－
１）面上滑

移，属于α位错．短臂位错则属于发散滑移系统，这

些位错的迹线投影分别平行于［１
－
１２］和［１１

－
２］，是在

（１１
－
１
－
）、（１

－
１１
－
）、（１

－
１１）和（１１

－
１）面上滑移，属于β型位

错［１７］．图５则是取自图４中一个视场明场像．有三
种不同位错组态，其投影分别平行于［１１

－
０］、［１

－
１２
－
］和

［１１
－
２
－
］，其中［１１

－
０］方向的位错在（１

－
１
－
１
－
）和（１

－
１
－
１）上

滑移，而另外两组位错投影分别平行于［１
－
１２
－
］和

［１１
－
２
－
］，组成短臂位错．图６是图５所示三组不同位

错组态分析．图６（ａ）是在 ｇ＝［１１
－
１
－
］时观察到的位

错，只有在［１１
－
０］方向上显示衬度，而其它方向消

失；当ｇ＝［００４
－
］时，在［１１

－
２
－
］方向上位错显示衬度，

其它均消失（图６（ｂ））；在 ｇ＝［１１
－
３
－
］成像时，沿

［１１
－
２
－
］方向上显示衬度，其它均消失，沿 ［１１

－
０］方向

位错则部分可见（见图 ６（ｃ））；图 ６（ｄ）是在 ｇ＝

［２２
－
０］成像观察时，［１１

－
０］上位错稍显衬度，其它方

向完全消失．根据ｇ·ｂ＝０判据，不难得出，短臂位
错的Ｂｕｒｇｅｒｓ矢量为１／２［１１０］，而长臂位错则为１／２

［１１
－
０］，前者为混合型位错，后者为纯螺型位错［１７］．

在较大载荷（１５ｇ）下，由于试样表面损伤严重，几乎
看不到压痕完整形貌，除位错外，层错和二次对称孪

晶十分丰富．图７是ＧａＡｓ单晶压痕的层错结构，层

错条纹迹线平行于［２２
－
０］．分析指出，这些层错处于

（１
－
１
－
１
－
）面上．在 ｇ＝［１

－
１１
－
］，层错及其两端不全位错清

晰可见（图８（ａ））；在 ｇ＝［１
－
１１］，层错条纹显示衬

度，而两端不全位错衬度消失（图 ８（ｂ））；在 ｇ＝

［２
－
２０］和ｇ＝［１

－
１３］观察时（图８（ｃ）和（ｄ）），领先

２８０１
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第６期 徐永波：压痕诱发ＧａＡｓ和Ｓｉ晶体塑性、损伤与断裂

位错（图８（ｃ））和尾随位错（图８（ｄ））显示衬度．由
此得出，层错和两端的不全位错的 Ｂｕｒｇｅｒｓ矢量分别

为１／６［１
－
１
－
２］和１／６［１

－
２１
－
］．此外，还出现另一种层错

组态（图７（ｂ）），其Ｂｕｒｇｅｒｓ矢量为１／６［１
－
１
－
２］．孪生

是压痕下砷化镓的重要变形方式，在砷化镓中观察

到的孪晶面为（１１１），方向为［１１２］．图９是含有多
条微孪晶的高分辨像（ａ），以及层错萌生于孪晶起始
区（ｂ），每一片孪晶包含多条微孪晶，而孪晶面则为
堆垛层错面．众所周知，孪生与滑移是相互竞争的机
制，低温和高应变率有助于孪生，机械孪生需要位错

的激活，而滑移必然导致孪生．孪生机制有：“压杆
机制”［１８］，位错联结模型［１９］以及 ＦｒａｎｋＲｅａｄ模
型［５］．研究发现，上述模型很难解释本研究的结果．
根据Ｌｅｆｅｂｖｒｅ等［２０］分析，李等［１３］认为，压痕诱发孪

生是楔形β不全位错运动的结果．具有相反 Ｂｕｒｇｅｒｓ
矢量的两个半环形全位错分别在两个（１１１）Ｇａ原子
面上发生位错分解，沿［１１０］形成阶梯形不全位错，
这种阶梯形位错被堆垛层错带束缚在各自滑移面上，

通过不全位错和层错的交替堆积形成孪晶．
１．２　相变

相变是ＧａＡｓ重要形变方式之一．高压诱发相变
研究始于上世纪６０年代［２１］．此后，压痕引发相变被
电子衍衬证实［２２２５］．近年来随着纳米压痕技术开发
与应用，进一步拓宽了半导体材料损伤与断裂的研

究［２６］．Ｃｌａｒｋｅ等［２７］将硅片通电并进行压痕实验发

现，当载荷达到一定值时，电流发生突变，他们认为

此时发生了相变．图１０是Ｗｕ等得到的Ｓｉ［１１０］压痕
侧面像［２８］．压痕中心处无晶体学衬度区则为非晶体．
图１１为压痕区一视场的高分辨像［２９］．晶体区（ｃＳｉ）
和非晶体区（ａＳｉ）边界清晰而曲折；界面处存在大量
的微孪晶（箭头），有些孪晶由相邻的二次孪晶构成，

条纹连续地过渡到非晶区，具有纳米级尺度的簇

（Ｃｌｕｓｔｅｒ）镶嵌在非晶区中．压痕诱导单晶硅非晶化
有不少研究［３０３２］，但关于砷化镓非晶晶化则少有报

道［３３］．Ｂｅｓｓｏｎ等［３４］发现ＧａＡｓＩ向ＧａＡｓⅡ转变，并

图３　压痕塑性区中两组长臂位错结构组态［１３］

Ｆｉｇ．３　Ｔｗｏｓｅｔｌｏｎｇａｒｍｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎａｒｏｕｎｄａｎｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎｏｆ
ＧａＡｓ［１３］

在回复过程中出现非晶化．Ｌｉ等发现类似现象［３３］．
图１２是取自ＧａＡｓ压痕非晶区中ＨＲＴＥＭ图像，发现
取向不同纳米晶（图１２（ａ）中ｎ标示）间由非晶连接，
有些纳米晶间保持完整的晶体点阵，但晶格发生畸

变．晶体和微晶区之间并没有明显的界线，但存在大
量晶格缺陷（图１２（ｂ））［１３］．

图４　（００１）面上压痕周围玫瑰型位错蚀坑分布：（ａ）Ｇｅ和
（ｂ）ＧａＡｓ［１４］

Ｆｉｇ．４　Ｔｙｐｉｃａｌｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎｒｏｓｅｔｔｅｐａｔｔｅｒｎａｒｏｕｎｄｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎｏｎ
ｔｈｅ（００１）ｓｕｒｆａｃｅｏｆ（ａ）Ｇｅ（ａ）ａｎｄＧａＡｓ（ｂ）ｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎｓ［１４］

图５　压痕诱发ＧａＡｓ位错组态的明场像［１７］

Ｆｉｇ．５　Ｔｈｒｅｅｓｅｔｓｏｆｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎｓｔｒｕｃｔｕｒｅｔａｋｅｎｆｒｏｍｔｈｅｃｏｒｎｅｒｏｆ
ａｎｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎｉｎＧａＡｓｓｉｎｇｌｅｃｒｙｓｔａｌ［１７］
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图６　不同衍衬条件下位错组态［１３］

Ｆｉｇ．６　Ｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎｓｔｒｕｃｔｕｒｅｓｉｎｄｉｆｆｅｒｅｎｔｃｏｎｔｒａｓｔｃｏｎｄｉｔｉｏｎｓ［１３］

（ａ）ｇ＝［１１
－
１
－
］；（ｂ）ｇ＝［００４

－
］；（ｃ）ｇ＝［１１

－
３
－
］；（ｄ）ｇ＝［２２

－
０］

图７　大载荷压痕诱发的层错结构和孪晶［１３］

Ｆｉｇ．７　Ｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎｉｎｄｕｃｅｄｓｔａｃｋｉｎｇｆａｕｌｔａｎｄｍｕｌｔｉｔｗｉｎ［１３］

图８　层错分析
Ｆｉｇ．８　Ｃｏｎｔｒａｓｔａｎａｌｙｓｉｓｏｆｔｈｅｐａｒｔｉａｌｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎｓｉｎｓｔａｃｋｉｎｇｆａｕｌｔｓ

（ａ）ｇ＝［１
－
１１
－
］；（ｂ）ｇ＝［１

－
１１］；（ｃ）ｇ＝［２

－
２０］；（ｄ）ｇ＝［１

－
１３］
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图９　孪晶的高分辨像（ａ）和孪晶的形核（ｂ）［１３］

Ｆｉｇ．９　ＨＲＴＥＭｉｍａｇｅｏｆｔｈｅｔｗｉｎｓ（ａ）ａｎｄｔｈｅｔｗｉｎｉｎｉｔｉａｔｉｏｎ
（ｂ）［１３］

图１０　（１１０）Ｓｉ表面显微压痕侧视明场像［２８］

Ｆｉｇ．１０　Ｃｒｏｓｓｓｅｃｔｉｏｎｉｍａｇｅｏｆａｎｉｎｄｅｎｔｅｄｒｅｇｉｏｎｏｎｔｈｅｓｕｒｆａｃｅ
ｏｆ（１１０）Ｓｉ［２８］

图１１　硅单晶压痕界面（ｃＳｉ／ａＳｉ）侧面ＨＲＴＥＭ图像［２９］

Ｆｉｇ．１１　ＨＲＴＥＭｉｍａｇｅｏｆｉｎｔｅｒｆａｃｅｏｆｔｈｅｃＳｉ／ａＳｉ［２９］

１．３　非晶ＧａＡｓ晶化原位观察
电子束辐照下非晶晶化的机制主要有：弹性交互

作用［３５３６］，电子束加热晶化［３７］，弹性碰撞驱动晶

化［３５］，离子化过程［３９］以及非晶界面键的断开与重组

过程［４０４１］等．Ｌｉ等在ＨＲＴＥＭ中对ＧａＡＳ非晶晶化过

图１２　０．００４９Ｎ载荷压痕下晶体向微晶过渡区域的高分辨图
像［１３］

Ｆｉｇ．１２　ＨＲＴＥＭ ｉｍａｇｅｓｏｆａｎｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎｓｈｏｗｉｎｇｔｈｅｍｉｃｒｏ
ｇｒａｉｎｓｉｎｄｕｃｅｄｕｎｄｅｒｔｈｅｉｎｄｅｎｔｅｄｌｏａｄｏｆ０．００４９Ｎ［１３］

程进行了原位观察［３８］．图 １３为非晶区内（箭头所
指）同一视场电子束辐照前（ａ）后（ｃ）的观察结果．辐
照前箭头所指区域为非晶态（图（ｂ）非晶衍射环），辐
照后发生晶化（图（ｄ））．图１４为其连续原位观察结
果．图１４（ａ）为辐照前非晶结构．３５ｍｉｎ辐照，已有
少量具有几个原子尺度的原子列出现（图 １４（ｂ）箭
头）；辐照１１５ｍｉｎ时，整个辐照区域完全形成了纳米
晶（图１４（ｆ））．由于实验环境限制，至今尚无法直接
在电镜中测量辐照升温．Ｌｉｕ等认为辐照晶化是电子
束加热的结果［４２］．Ｊｅｎｃ

＾

ｉｃ

＾

［３９］和 Ｍｅｌｄｒｕｍ［４３］等则认为
晶化与温度无关．根据Ｊｅｎｃ

＾

ｉｃ

＾

等提出的公式，Ｌｉ等［３８］

对电子束辐照 ＧａＡｓ晶体温升作了计算：计算时加速
电压 ２００ｋｅＶ，束流密度 ９４ｐＡ／ｃｍ２，其最高温升为
１０．８℃，与Ｊｅｎｃ

＾

ｉｃ

＾

等的计算十分接近［３９］．Ｌｉ等发现，
存在一个辐照晶化的临界束流密度．当未流密度等于
或小于５０ｐＡ／ｃｍ２时，经过１２０ｍｉｎ辐照依然没能观
察到ＧａＡｓ晶化，表明此时电子能量不足以使被辐照
材料的原子键重组（非晶形核），当能量增大到大于

７０ｐＡ／ｃｍ２时开始形核，表明电子束可以传递足够能
量导致晶化．这类似于 Ｓｕｔｔｏｎ等所指的弱有序结
构［４４］．他们指出，在结晶过程中，首先在非晶区产
生弱有序点阵作为结晶先兆，而后弱有序点阵变成
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图１３　电子束辐照前（ａ）、（ｂ）和辐照后（ｃ）、（ｄ）ａ／ｃ界面ＴＥＭ图像及对应的ＳＡＥＤ［３８］

Ｆｉｇ．１３　ＴＥＭｉｍａｇｅｓ（ｇ＝（１１１））ｏｆｔｈｅａ／ｃｉｎｔｅｒｆａｃｅｂｅｆｏｒｅ（ａ）ａｎｄａｆｔｅｒ（ｂ）ｉｒｒａｄｉａｔｉｏｎａｎｄｃｏｒｒｅｓｐｏｎｄｉｎｇＳＡＥＤｐａｔｔｅｒｎｓ［３８］

图１４　辐照结晶过程ＨＲＴＥＭ原位观察结果［３８］

Ｆｉｇ．１４　ＩｎｓｉｔｕＨＲＴＥＭｏｂｓｅｒｖａｔｉｏｎｓｏｆｔｈｅｉｒｒａｄｉａｔｉｏｎｉｎｄｕｃｅｄｃｒｙｓｔａｌｌｉｚａｔｉｏｎ［３８］

Ｉｒｒａｄｉａｔｉｏｎｔｉｍｅ：（ａ）ｔ＝０ｍｉｎ；（ｂ）ｔ＝３５ｍｉｎ；（ｃ）ｔ＝５５ｍｉｎ；（ｄ）ｔ＝８０ｍｉｎ；（ｅ）ｔ＝９５ｍｉｎ；（ｆ）ｔ＝１１５ｍｉｎ

有序结构．这里提的弱有序结构与 Ｌｉ等观察的簇结
构类似．从上面的介绍不难发现，在辐照初期１０ｍｉｎ
便能观察到原子尺度的簇（Ｃｌｕｓｔｅｒ），此即为非晶晶
化核，在随后的辐照中，晶核则在晶体／非晶体的界
面不断长大．可以认为其晶化涉及两个过程：先期在
非晶区中形成有序的原子簇（晶核），而后长大．在
长大过程中，除了原子扩散外，先期形核的簇可通过

剪切和沉淀方式在晶体前沿结晶．而当结晶发生在
界面时，剪切沉淀（ｓｈｅａｒｉｎｇｄｅｐｏｓｉｔｉｏｎ）则是主要的结
晶方式；而当发生在非晶区时，则首先产生原子簇，

并在其周围发生剪切沉淀和原子扩散形成新的原子

簇，最终形成晶核，随后再长大．

２　压痕诱导硅和砷化镓单晶体裂纹尖
端结构

脆性断裂一直是材料力学及相关学科领域中的

重大理论和应用课题．早期 Ｉｎｇｌｉｓ［４５］和 Ｇｒｉｆｆｉｔｈ［４６］发
展的全弹性理论一直是人们理解脆性断裂的基础．
虽几经修正，但至今尚不能以此作为基础对脆性断

裂的基本机制予以系统和深入认识，主要原因是人

们对裂纹尖端结构，特别是受力状态下原子尺度上

的裂尖结构和力学行为了解甚少，并素有“黑匣子”

之称［４７］．宏观连续介质力学无法在原子尺度上反映

６８０１
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图１５　原子尖弹性模型（ａ和ｂ）［５７５８］，原子尖聚合力模型（ｃ）［５９］

Ｆｉｇ．１５　Ａｍｏｄｅｌｏｆａｓｈａｒｐｃｒａｃｋ（ａａｎｄｂ）ａｎｄｃｏｈｅｓｉｖｅｆｏｒｃｅ（ｃ）ａｔｔｈｅｃｒａｃｋｔｉｐ［５９］

裂尖结构变化．Ｘ射线拓扑学［４８４９］及电子显微

术［５０５６］等用于研究脆性断裂，但从结果来看，几乎都

认为裂纹尖端是原子尖的、裂纹扩展则是裂纹尖端前

方原子键连续断开的结果［４７５６］．事实上，这些研究结
果及其观点与早期的“晶格陷阱”模型［５７５８］和“聚合

力”理论［５９］吻合（图１５）．高分辨率电子显微术使在
原子尺度上研究裂纹尖端结构成为可能，但多数研

究结果受经典弹性理论的束缚而未能在原子层次上

捕捉到裂纹尖端结构的信息，无法揭示裂纹起源与

扩展的本质．Ｗｕ和 Ｌｉ等［６０６２］利用高分辨电镜成功

地研究裂纹尖端原子结构．图 １６（ａ）为压痕诱发
ＧａＡｓ单晶一裂纹尖端 ＨＲＴＥＭ像．沿裂纹扩展方向
产生位错（图中箭头）、晶格扭曲和晶格无序的非晶窄

带等结构．注意到，沿裂纹方向分布原子晶体“团
簇”（ｃ）和非晶“团簇”（ａ）相间排列（图１６（ａ））．进

一步观察发现，在三组原子面（００１）、（１
－
１１）和（１

－
１１
－
）

上点阵错乱程度不同（图１６（ｂ）），（１
－
１１）面最轻，几

乎还能看出原子排列；沿（００１）面的错乱严重，原子
处于无序状态，并构成了宽度为１～２ｎｍ的非晶带．
在同样试验条件下对硅单晶裂纹尖端观察与ＧａＡｓ的
结果一致［６０］．对高分辨像进行傅立叶变换（ＦＦＴ）与
反傅立叶变换（ＡＦＦＴ）后得到的条纹像揭示了裂纹尖
端原子排列，特别是位错分布与晶格畸变状态．图
１７为ＧａＡｓ裂纹尖端 ＨＲＴＥＭ像．变换是在尖端区中
两个方框中进行的。图１８（ａ）、（ｂ）和（ｃ）以及（ｄ）、

（ｅ）和（ｆ）分别为对图 １７方框Ⅱ和Ⅰ区沿（１
－
１１）、

（００１）和（１
－
１１
－
）面的 ＦＦＴＳＡＥＤ和相应的反傅叶变换

条纹像．变换后（１
－
１１）面（图１８（ａ）Ⅱ区）的点阵条纹，

其原子排列基本正常，而（００１）面上的点阵发生明显

弯曲，并有不少位错发生（图１８（ｂ）），在（１
－
１１
－
）面上

可察觉见到点阵轻微弯曲（１８（ｃ））；然而在Ⅰ区内

（非晶区），经变换后的（１
－
１１）面条纹发生弯曲变形并

有位错出现（图１８（ｄ）），而（００１）面畸变最为严重，出

现大量位错（图１８（ｅ）），（１
－
１１
－
）变形较轻（图１８（ｆ）），

裂纹尖端变形表现出明显的各向异性。上述说明，室

温下压痕诱发脆性材料（如单晶硅和砷化镓）裂纹尖端

发生明显的点阵畸变，并由此引发裂纹面间由晶体点

阵向无序结构转变而形成非晶带，裂纹的扩展则沿非

晶带进行，而非裂尖前方原子键相继裂的结果［６３６４］．

图１６　ＧａＡｓ裂纹尖端结构的ＨＲＴＥＭ图像［６２］

Ｆｉｇ．１６　ＨＲＴＥＭｉｍａｇｅ，ｔａｋｅｎｆｒｏｍａｒｅｇｉｏｎａｈｅａｄｏｆａｃｒａｃｋｔｉｐ
ｉｎｄｕｃｅｄｂｙｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎ［６２］

图１７　ＧａＡｓ裂纹尖端ＨＲＴＥＭ像以及两个方框区快速傅立叶
变换［４７］

Ｆｉｇ．１７　ＨＲＴＥＭｉｍａｇｅｏｆａｈｅａｄｏｆａｃｒａｃｋｔｉｐａｎｄＦａｓｔＦｏｕｒｉｅｒ
ＴｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎｏｆⅠ ａｎｄⅡ ａｒｅａｓ［４７］
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图１８　裂纹尖端区傅立叶和反傅立叶变换条纹像［４７］

Ｆｉｇ．１８　ＦａｓｔＦｏｕｒｉｅｒＴｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ（ＦＦＴ）ＳＡＥＤａｎｄｃｏｒｒｅ
ｓｐｏｎｄｉｎｇＩｎｖｅｒｓｅＦａｓｔＦｏｕｒｉｅｒＴｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ（ＩＦＦＴ）ｆｒｉｎｇｅｉｍａ
ｇｅｓ［４７］ｆｒｏｍｄｉｆｆｅｒｅｎｔｌａｔｔｉｃｅｐｌａｎｅｓｉｎｔｈｅｓｅｌｅｃｔｅｄｓｑｕａｒｅｓⅡ
（ａ），（ｂ），ａｎｄ（ｃ）ａｎｄⅠ （ｄ），（ｅ）ａｎｄ（ｆ）ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙ，（ａ）

ａｎｄ（ｄ）：（１
－
１１）；（ｂ）ａｎｄ（ｅ）：（００１）；（ｃ）ａｎｄ（ｆ）：（１

－
１１
－
）

３　结束语

压痕诱发脆性材料形变、损伤与断裂一直是备受

关注的研究课题，涉及到固体力学、物理、材料科学

甚至数学等理论和实验研究的诸多领域．本文仅对
作者近年来在压痕诱发脆性材料，如硅和砷化镓单

晶形变、损伤与断裂的研究进展以及对相关研究成果

予以简要评述．研究进展也多限于作者及其研究组
近年来取得的结果，其相关研究与评述不可能全面

深入．例如，脆性材料的断裂问题，也仅对裂纹尖端
的初步观察作简要报道和评述．而对脆性断裂的弹
或弹 塑性本构模型及其数值模拟，以及应用等则基

本没有涉及．从上述的总结和评述，可概括以下几点
认识：

１）微压痕可引发硅和砷化镓晶体纳米晶和非晶
转变，其转变的机制是在剪切应力作用下晶体点阵

直接坍塌的结果；

２）存在一个从晶体向非晶体转变的临界应力．
剪切应力，而并非静水压力，在非晶转变中起主导

作用；

３）采用平视与侧视观察，成功地捕捉裂纹尖端
的原子结构像．发现裂纹尖端不是原子尖的，它的产
生及扩展伴随位错的萌生与运动，并由此引发点阵

畸变，进而引发产生原子尺度的非晶带．裂纹的扩展
则沿非晶带进行，并非裂纹尖端前方原子键相继断

开的结果；

４）对裂纹尖端选区施行傅立叶变换和逆傅立叶
变换结果表明，裂纹尖端变形是各向异性的．沿不同

的原子点阵面，其变形程度不同；

５）通过电子辐照 ＨＲＴＥＭ原位观察发现，辐照
非晶砷化镓可引发晶化，并存在晶化的临界束流密

度．辐照非晶化与束流引发试样的温度升高无关．而
非晶晶化速率与电流密度有关，束流密度越大则结

晶速度越快．
致谢：对李志成教授、吴亚桥博士（美国）、张鸿教授

和杨巧云博士（美国）多年来的辛勤工作和支持表示

衷心地谢意．
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