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铝硅准二元玻璃硬度和抗碎裂性演化的结构起源 
 

丁志松，王兵兵，王振涛，乔  昂，顾少轩，陶海征 

(武汉理工大学，硅酸盐建筑材料国家重点实验室，武汉 430070) 
 

摘  要：为探究准二元铝硅玻璃硬度和抗碎裂性随组分变化的结构起源，采用激光加热气动悬浮技术，制备了组分为

xAl2O3·(100–x)SiO2 (30≤x≤63，摩尔分数)的系列玻璃样品。利用显微维氏硬度仪对玻璃的硬度、抗碎裂性进行了详细表征。

结果表明：随着 Al2O3含量增加，玻璃硬度逐渐升高，于 x=63 时硬度最大(8.94 GPa)；而玻璃的抗碎裂性随 Al2O3含量的增

加呈现非线性变化，并于 x=63 时出现最大的抗碎裂性(19.49 N)。结构解析发现：随着 Al2O3含量增加，原子堆积密度和平均

场键能密度的升高是导致玻璃硬度上升的原因；存在分相的玻璃中相界面可有效提升玻璃的抗碎裂性能，而单相均匀玻璃中

Al 含量的提升亦会明显提升玻璃的抗碎裂性，这两者之间的协同和相互竞争是准二元铝硅体系玻璃抗碎裂性出现非线性变化

的结构根源。莫来石相区组分的玻璃结构类似，抗碎裂性未发生明显的变化。 
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Structural Origin of Hardness and Crack Resistance in Aluminosilicate Glass 
 

DING Zhisong, WANG Bingbing, WANG Zhentao, QIAO Ang, GU Shaoxuan, TAO Haizheng 

(State Key Laboratory of Silicate Materials for Architectures, Wuhan University of Technology, Wuhan 430070, China) 

 

Abstract: Utilizing a laser-heated aerodynamic levitation melting technique, we prepared a series of aluminosilicate glasses 

(xAl2O3·(100–x)SiO2, 30≤x≤63, in molar fraction). The Vickers hardness (HV) and crack resistance (CR) of the glasses were 

investigated by a micro-hardness Vicker tester. The results show that the hardness of those glasses increases gradually with the 

increase of Al2O3 content, and the maximum hardness is 8.94 GPa as x=63. However, the crack resistance of the glasses is nonlinear 

with the change of composition, and the maximum crack resistance is 19.49 N as x=63. According to the results of structural analysis, 

the increase of atomic packing density and mean-field bond energy density can be attributed to the hardness enhancement. The 

reduction of the phase interface can lead to the reduction of the crack resistance, while the increase of Al2O3 content in the glass can 

result in an increase in the crack resistance. The synergy and competition between the phase interface reduction and Al2O3 content 

increase  can result in a nonlinear change of crack resistance. The crack resistance does not change significantly due to the similar 

structures of the glasses within the mullite phase region. 
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由于氧化物玻璃优越的光学、热学和化学性能，

被广泛应用于能源、电子和工程领域(如太阳能电池

板、光纤和建筑玻璃)。作为玻璃科学和工艺的热点

研发方向，如何同时获得高硬度和高抗碎裂性的玻

璃一直广受关注，但这两种性质在大多数商业玻璃

中通常是不相容的。兼具“硬”和“抗碎裂”力学特性

的高强度玻璃在许多技术领域广受青睐，然而，玻

璃固有的脆性极大的限制了该类材料的应用范围。 

除了表面物理和化学强化技术外，通过成分设

计提高氧化物玻璃的内在抗碎裂能力是提高玻璃抗

碎裂性能的重要方法之一[1]。二元 Al2O3–SiO2 体系

应用范围广泛，深入理解该体系组分、结构和性能 
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关系在高温陶瓷、稀土掺杂光纤放大器以及高性能

玻璃开发等领域具有重要的技术意义 [2–4] 。

Al2O3–SiO2 系统相图如图 1 所示[2, 5–7]，很明显在

Al2O3 含量为 7%~55% (摩尔分数)之间存在亚稳不

混溶区。在 7%~20%和 35%~55% Al2O3 的成分区，

过冷熔体将以成核–生长机理逐渐分解为 2 种组成

不同的液相；在 20%~35% Al2O3 的成分区，则以

Spinodal 机理逐渐分解为 2 种组分不同的液相。因

此，Al2O3–SiO2 体系熔体冷却过程容易造成分相，

只有充分理解该体系的分相行为，才能更好解析该

体系玻璃力学性能随组分演化的结构起源。然而

Al2O3–SiO2 系统的熔融温度很高且玻璃热稳定性较

差(在低于熔融温度的冷却过程中极易析晶)，很难

在常规条件下(例如在制备大块玻璃的冷却速率下)

形成玻璃[8]。激光加热气动悬浮技术使材料在悬浮

的状态下进行制备，由于没有外界容器引入杂质造

成非均匀形核，可以获得极大过冷度的过冷熔体，拓

宽玻璃的形成区，得到均匀透明的难熔氧化物玻璃。

Gustavo 等[9]利用气动悬浮技术制备了二元 Al2O3– 

SiO2 体系玻璃，其中组成为 60Al2O3·40SiO2 的玻璃

同时表现出极高的硬度和抗碎裂性能，将 2 种力学

特性很好的结合在一起；然而该工作并未对硬度和

抗碎裂性演化的结构起源给出明确的解析。 

采用激光加热气动悬浮技术制备了系列

xAl2O3·(100–x)SiO2 玻璃。采用维氏显微硬度仪对玻

璃的硬度和抗碎裂性进行了详细表征，探索了硬度

和抗碎裂性随组分的变化关系以及分相对玻璃力学

性能的影响。该工作为兼具高硬度和高抗碎裂性玻

璃的组分设计和优化提供了新的思路。 

1  实验 

1.1  配方设计原则 

图 1 为 Al2O3–SiO2 系统不一致熔融相图。

Al2O3–SiO2 系统相图是研究硅酸盐材料的基本相图

之一，该相图内只有 1 个化合物 3Al2O3·2SiO2 (莫来

石，Mullite)。由于该系统的液相线温度比较高，前

人受制于高温实验技术困难，在整个研究历史中先

后发表了多种不同形式的相图，这些相图的主要分

歧是对莫来石性质认识的不同。 

关于莫来石是否为一致熔融化合物，进一步实

验证明，只有在使用高纯原料且相平衡实验是在密

封条件下进行时，莫来石是一致熔融化合物[10]。由

于 SiO2 具有高温挥发性，在非密封条件下长时间受

到高温作用会引起 SiO2 的挥发，从而导致莫来石熔 

 

图 1  Al2O3–SiO2伪二元体系相图[2, 5–7]及本工作样品组成点

(蓝点和红点) 
Fig. 1  Phase diagram[2, 5–7] of the Al2O3–SiO2 pseudo-binary 

system together with the compositions (blue and red 
points) investigated in this work 

 
融前后的成分不一致；而且在一般实验中，很难保

证严格密封条件和使用高纯原料，因此莫来石大多

以不一致熔融状态存在。另外，在冷却过程中，Al2O3

的析晶能力很强，这更加剧了莫来石的不一致熔

融，因此本实验采用了 Al2O3–SiO2 系统莫来石为

不一致熔融化合物的相图。至于莫来石是否形成固

溶体，目前认为莫来石和刚玉之间能够形成固溶体，

但对固溶体的组成范围尚未完全统一，一般认为

Al2O3 含量在 60%~63%之间。因此，本工作使用

Al2O3–SiO2 系统不一致熔融相图，考虑到 Spinodal

分解区(x=30，35)、成核–生长亚稳不混溶区(x=40~55)

以及莫来石平衡相区(x=60~63)中玻璃结构的复杂

性，将选取的组成点标于图中(蓝点和红点)。 

1.2  样品制备 

采用激光加热气动悬浮技术制备了系列组分为

xAl2O3·(100–x)SiO2 的玻璃样品，样品组成见表 1。

将氧化铝和二氧化硅粉末(分析纯，A.R.)分别按照摩

尔比称取质量(共 2 g)，并在玛瑙研钵中研磨 20 min。

将粉末倒入烧杯中并加入 10% (质量分数)的聚乙烯

醇水溶液共 50 mL，室温下利用磁力搅拌器搅拌   

3 h，随后将烧杯中的混合物在 500 ℃焙烧 5 h 去除

聚乙烯醇黏合剂，得到均匀混合的配合料粉末；将

均匀混合的粉末用合肥科晶 YLJ-40T 台式电动压片

机在 18 MPa 载荷下压制成直径 20 mm，厚 2 mm 的

圆片，并在 1 000 ℃使用合肥科晶 KSL–1200X-J 高

温炉烧结 3 h 得到具有一定密实度的铝硅玻璃前驱

体。敲碎圆片并选取其中质量为 20~25 mg 的前驱体

置于气动悬浮炉的喷嘴上，通入氧气使样品悬浮，

打开激光器并调节加热功率和气体流速至样品完全 
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表 1  xAl2O3·(100–x)SiO2玻璃的名义组成和实际化学组成、维氏硬度 HV、抗碎裂性 CR 和密度 ρ 
Table 1  Nominal and analyzed composition, Vickers hardness (HV), crack resistance (CR), and density (ρ) of xAl2O3·(100–x)SiO2 

glasses 

Nominal xAl2O3·(100–x)SiO2 
Mole fraction/% 

HV/GPa CR/N ρ/(g·cm–3) 
Al2O3 SiO2 

30 30.06 69.94 7.62 11.98 2.53 

35 35.10 64.90 7.65 9.05 2.56 

40 39.95 60.05 7.94 7.84 2.62 

45 45.03 54.97 7.99 8.35 2.66 

50 50.04 49.96 8.38 9.80 2.69 

55 54.92 45.08 8.55 11.22 2.77 

60 60.12 39.88 8.73 19.07 2.82 

61 60.98 39.02 8.82 19.37 2.83 

62 62.04 37.96 8.94 19.00 2.83 

63 63.09 36.91 8.94 19.49 2.83 

 
熔融且稳定悬浮。在此状态下稳定保持10 s关闭激光，

使样品在熔融状态下迅速冷却，得到球状玻璃样品。 

1.3  测试表征 

采用 X 射线荧光光谱仪(Zetium 型，荷兰)对玻

璃样品进行元素的定量分析，相对误差在 0.05%以

内。待测玻璃小球粉碎并研磨至粒度大于 200 目，

在 105 ℃条件下烘干 2 h。 

采用显微维氏硬度仪(Q10+QENSS 型，奥地利)

对玻璃样品的硬度 HV以及 CR进行测试。其中，硬

度值在 1.96 N 载荷下停留 10 s 得到，取 10 次测量

平均值，标准偏差在±0.05 GPa 以内。硬度具体数值

由式(1)计算得到： 

V 2

2 sin
2

P
H

d



                          (1) 

式中：P 为测试所用载荷的大小，N；d 为压痕对角

线的长度(mm)；α为压头相对面的夹角(°)，所用压

头夹角为 136°。 

与断裂韧性不同(材料抵抗裂纹扩展的能力)，

抗碎裂性指的是材料抵抗裂纹萌生的能力。玻璃碎

裂概率是通过计算不同载荷下压痕 4 个角碎裂的个

数与总压痕角数的比值得到，每个载荷下进行    

20 次测试以确保数据的统计特征。根据玻璃碎裂概

率随载荷的变化散点图，采用 Weibull 概率分布函

数进行拟合，定义碎裂概率为 50%时所对应的载荷

为玻璃 CR的数值。 

采用 Archimedes 排水法测量样品的密度，每个

组成测量 5 次，误差在±0.01 g/cm3 以内。 

2  结果与讨论 

利用激光加热气动悬浮技术，得到了系列组成

为 xAl2O3·(100–x)SiO2 的样品。所有的样品均为均匀

透明的小球，表明光滑，直径为 2~3 mm。 

2.1  硬度 

图 2 为 xAl2O3·(100–x)SiO2玻璃维氏硬度 HV 随

载荷的变化关系。插图为 40Al2O3·60SiO2 玻璃在

9.80 N 荷载下停留 10 s 得到的压痕显微光学照片。 

 

图 2  xAl2O3·(100–x)SiO2玻璃 HV随载荷的变化关系 
Fig. 2  Load dependence of HV for the xAl2O3·(100–x)SiO2 

aluminosilicate glasses 

 

从图 2 可以看出，在较低载荷范围内，即小于

9.80 N 时，玻璃并未出现裂纹，维氏硬度随载荷的增

加而急剧下降。在较高的载荷范围内，即大于 9.80 N

时，Al2O3 含量低于 60 %的玻璃出现裂纹，玻璃发

生碎裂；Al2O3 含量高于 60 %的玻璃硬度随载荷的

增加逐渐趋于一个稳定值。图中曲线的变化规律意

味着所有的玻璃样品均表现出压痕尺寸效应

(ISE)[11–13]。压痕尺寸效应(ISE)是指硬度值随压痕载

荷的增加而变化的现象，为了能够直观的描述材料
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的压痕尺寸效应，许多学者研究了荷载 P 和压痕对

角线长度 d 之间的关系，其中描述压痕尺寸效应经

典的函数是 Meyer 方程。Meyer 提出的经验关系如

式(2)所示： 
nP Ad                                (2) 

式中：P 为施加压痕载荷的大小，N；d 为压痕对角

线长度，μm；A 和 n 为从试验数据中拟合得到的数

据，A为常数，n为Meyer经验指数，用于量化 ISE[14]。

当 n=2 时，没有压痕尺寸效应出现；当 n<2 时，出

现压痕尺寸效应，即硬度值随载荷的增加而减小；

当 n>2 时，出现逆压痕尺寸效应，即硬度值随载荷

的增加而增大[15]。 

为了量化 n 值，对式(2)中的载荷 P 和压痕对角线

长度 d 进行拟合。图 3 为对 xAl2O3·(100–x)SiO2玻璃

ln P–ln d 进行线性拟合[16]得到的直线，其斜率即为

Meyer 经验指数，所得数据均列于表 2。从表 2 可以

看出，所有样品的 Meyer 经验指数 n 均小于 2，玻璃

表现出图 2 所示的压痕尺寸效应，即随着载

荷的增加，玻璃的硬度先急剧降低后逐渐趋于一个定

值。另外，随着 Al2O3 含量的增加，n 值呈现逐渐增

大的趋势，表现为图 2 中压痕尺寸效应的影响逐渐

减小。 

 

图 3  xAl2O3·(100–x)SiO2玻璃 ln P 和 ln d 的拟合曲线 
Fig. 3  Fitting curves of ln P and ln d for xAl2O3·(100–x)SiO2 

glass 

表 2  xAl2O3(100–x)SiO2玻璃 Meyer 经验指数 n 
Table 2  Meyer empirical index n of xAl2O3(100–x)SiO2 glasses 

x 30 35 40 45 50 55 60 61 62 63 

n 1.88 1.91 1.92 1.92 1.92 1.93 1.96 1.96 1.95 1.95 

 
图 4 为 xAl2O3·(100–x)SiO2 玻璃的 HV、原子堆

积密度(Cg)和平均场键能密度(<U0/V0>)随组分的变

化图，虚线展示出其变化的趋势。选取载荷为 1.96 N

下的硬度数值进行比较，可以看出，随着 Al2O3 含

量的增加，玻璃的硬度数值逐渐增大，从 7.62 GPa

增加至 8.94 GPa。 

 

图 4  xAl2O3·100–x)SiO2玻璃的 HV、Cg和<U0/V0>与组成的

关系 
Fig. 4  Composition dependence of the HV, the atomic packing 

density (Cg) and the mean-field bond energy density 
(<U0/V0>) for the xAl2O3·(100–x)SiO2 aluminosilicate 
glasses 

首先考虑平均键能在玻璃硬度变化过程中的影

响。四配位 Si—O 键能为 443 kJ/mol；Al—O 键能

在铝处于四配位时为 330~422 kJ/mol，铝处于六配

位时则为 220~280 kJ/mol，而铝处于五配位时Al—O

键能比四配位的 Al—O 键能小约 20 kJ/mol[17]。铝处

于四、五和六配位时，Al—O 键的键能都低于 Si—O

键的键能，随着 Al2O3 含量的增加，Al—O 键的数

量逐渐增加而 Si—O 键的数量逐渐减少，平均键能

降低，硬度降低，这与实验结果不符，所以不能单

纯考虑平均键能的影响。因此，进一步考虑<U0/V0>

的影响。根据各组分 i 的摩尔解离焓 ΔHa, i，通过线

性混合估算了玻璃的平均场键能密度[18–19]，即单位

体积内玻璃的键能。具体如式(3)所示： 

a,0

0

Δ

/
i i

i i

f HU

V f M 
  


                     (3) 

式中：ρ 为密度，g/cm3；fi 为第 i 个组分 AxBy 的摩

尔分数；Mi 为第 i 个组分 AxBy 的摩尔质量；ΔHa, i

为第 i 个组分 AxBy的摩尔解离焓，kJ/mol。ΔHa, i 的

值是由组分AxBy使用Born-Haber循环获得的标准摩

尔生成焓 ΔHf估算得到[20]，计算公式如式(4)所示： 
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其中：Al(g)、Si(g)和 O(g)的摩尔生成焓分别为

326.352、455.638 kJ/mol 和 249.169 kJ/mol，Al2O3(s)

和 SiO2(s)的摩尔生成焓分别为–1 675.274 kJ/mol 和

–910.940 kJ/mol。 

由图 4 可见，随着 Al2O3 含量的增加，玻璃的

平均场键能密度逐渐增大。虽然<U0/V0>提供了一种

平均场键能密度的定量计算方法，但在玻璃材料

中它忽略了结构周期性的固有缺失和发生在更长

尺度(1~3 nm)内键能密度波动的存在[19]，因此更

加注重其数值的相对比较。由图 5a 可见，<U0/V0>

的增大反应为玻璃单位体积内的键能增加，硬度

增加。 

 

(a) 

 

(b) 

图 5  xAl2O3·(100–x)SiO2 玻璃维氏硬度(a)随<U0/V0>的变

化；(b)随 Cg的变化 
Fig. 5  Vickers hardness dependence of the <U0/V0> and Cg for 

the xAl2O3·(100–x)SiO2 aluminosilicate glasses 

另一方面，玻璃样品的原子堆积密度也是影响

玻璃硬度的因素。原子堆积密度 Cg 定义为离子所占

有的最小理论体积与玻璃相应的有效体积之比，即

1 mol 玻璃体积中全部原子所占的体积，表示玻璃

内部原子堆积的紧密程度。原子堆积密度的函数关

系[9]如下： 

g

( )i ix V
C

M

  
 

                       (5) 

式中：ρ 为室温下测得的密度，g/cm3；xi 为氧化物

i 所占的摩尔分数；Vi 为氧化物 i 的离子体积；M 为

玻璃的分子质量，g/mol。其中 Vi 由式(6)计算得到 

3 3
A O A

4
( )

3iV mr nr N                     (6) 

式中：m 和 n 分别为氧化物 AmOn 中 A 原子和 O 原

子的数量；rA为阳离子半径，rO为氧离子半径；NA

为 Avogadro 常数。计算过程中，假定 Si4+和 O2–的

配位数分别为 4 和 2；Al3+根据分子动力学(MD)模拟[21]

得到的配位数分别为 4、5 和 6。 

根据式(5)和式(6)得到的 Cg 结果如图 4 所示。

随着 Al2O3 含量的增加，玻璃样品的原子堆积密度

逐渐增加。由图 5b 可见，Cg 的增大表现为玻璃样

品单位体积内可压缩的自由体积变小，硬度增加。

结合先前关于平均场键能密度的讨论，两者共同作

用导致玻璃样品的硬度随 Al2O3 含量增加而增大。 

2.2  抗碎裂性 

图 6a为 40Al2O3·60SiO2玻璃的维氏压痕显微光

学照片。其中灰色阴影照片表示没有裂纹产生，

棕色阴影照片表示有裂纹出现(为明确区分碎裂

与不碎裂的情况，后期对碎裂玻璃的照片添加了

棕色阴影)，每张照片代表超过 50%情况的压痕。

由图 6a 可见，随着施加载荷的增加，在玻璃表面

留下的压痕尺寸逐渐增大，直至载荷为 19.60 N

时，超过 50%的压痕在玻璃表面出现裂纹。图 6b

为 xAl2O3·(100–x)SiO2 玻璃抗碎裂性随载荷的变化

关系曲线。内插图为抗碎裂性 CR 的定义，以

40Al2O3·60SiO2 玻璃为例，各个数据点是实测各载

荷下的碎裂概率，采用 Weibull 函数拟合碎裂的概

率，得到碎裂概率曲线。由图 6 可以看出，随着 Al2O3

含量的增加，玻璃的抗碎裂性 CR由 x=30 的 11.98 N

降低至 x=40 的最小值，为 7.84 N；当 Al2O3 含量继

续增加，CR则缓慢单调增加至 x=55 的 11.22 N，然

后迅速增加至 x=60 的 19.07 N；当 Al2O3 含量在

60%~63%之间时，玻璃 CR维持 19 N 左右没有明显

的变化。 



第 50 卷第 4 期 丁志松 等：铝硅准二元玻璃硬度和抗碎裂性演化的结构起源 · 899 · 

 

 
(a) 

 
(b) 

Brown-shaded photographs indicate the cracked samples while the gray-shaded ones show the non-cracked ones. Each indentation imprint represents more than 

50% of the indentations. The definition of CR, taking the 40Al2O360SiO2 glass as an example, is shown in the inset. Cracking probability curves were obtained 

by fitting the cracking probabilities using a certain Weibull function. Take the load corresponding to 50% probability of cracking as the CR value. 

图 6  40Al2O3·60SiO2玻璃的维氏压痕显微光学照片(a)及 xAl2O3·(100–x)SiO2玻璃的 CR 
Fig. 6  Vickers indentation imprints of the 40Al2O3·60SiO2 aluminosilicate glass and CR for the xAl2O3·(100–x)SiO2 aluminosilicate 

glasses 
 

由图 1 可见，在 Al2O3–SiO2 准二元体系相图中

存在亚稳分相区，Macdowell[2]通过电子显微镜也清

楚地观察到 Al2O3–SiO2玻璃中的不混溶现象，Liao

等[21]利用扫描透射电子显微镜(STEM)中的电子能

量损失谱(EELS)记录了相分离铝硅玻璃中富 Al 区

和富 Si 区的振动光谱，进一步证明了玻璃中相分离

现象的存在，而 x=30 和 35 两个组成点恰好落在其

中的斯宾纳多分解(Spinodal)的不稳区中。当高温熔

体在快速冷却过程中穿过亚稳不混溶区时，可能会

有部分熔体发生相分离，位于其中斯宾纳多分解区

的组成会分离成富 Si 相和富 Al 相，这两相的初始

分离组分差异比较小且没有清晰的相界面。x=30 的

组成点近似处于斯宾纳多分解的中心区，因而其发

生相分离的富 Si 相和富 Al 相两者的比例近似相等

且互相“交错咬合”，这就在玻璃内部产生了众多的

相界面[21]。当外部施加载荷时，裂纹萌生和扩展在

相界面处的阻力增大，裂纹偏转耗散掉部分多余的

能量从而使得玻璃裂纹产生和扩展的概率降低，抗
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碎裂性提升[22]。x=35 的组成偏离斯宾纳多分解的中

心点，玻璃内部富 Al 相的含量多于富 Si 相，使得

两相的界面减少，裂纹在相界面处扩展受到阻力的

概率比 x=30 低，这就使得玻璃抗碎裂性降低。另一

方面，大量研究表明，随着玻璃中 Al 的含量逐渐增

加，形成的单相均匀玻璃抗碎裂性会逐步提升[23]。

但在斯宾纳多分解区中的组分，相界面增加对抗碎

裂性的影响要强于玻璃中 Al 的作用，在这两者作用

的协同和相互竞争下最终导致该范围内玻璃的抗碎

裂性降低。 

组成点脱离斯宾纳多分解的不稳区后，处于以

成核-生长机理分解为两种组成不同液相的亚稳区。

由图 1 可知，当固定组成的熔体冷却过程中进入成

核-生长相变的亚稳区后，会在母相内出现富 Al 的

球形新相颗粒，随着富 Al 相颗粒的增多和长大，剩

余母相组成会逐渐向富 Si 方向移动，当富 Si 相进

入到斯宾纳多分解的不稳区后即按照其分相方式形

成最终的富 Si 相和富 Al 相。随着 x 的增大，熔体

中 Al 的含量增加，冷却过程中出现富 Al 的新相颗

粒后剩余母相的 Al 含量相应随之增加，使得玻璃

的抗碎裂性能提高。此时，玻璃内部相界面虽然略

微减少，但玻璃中 Al 提升抗碎裂性的效果更加明

显，两者的综合作用和竞争使得当 40≤x＜60 时，

玻璃的抗碎裂性随 Al2O3 含量的增加而增大。继续

增加 Al2O3 的含量，即 60≤x≤63 时，玻璃抗碎裂

性没有发生明显的变化。由图 1 分析可知，把莫来

石看作不一致熔融化合物，而且莫来石和刚玉之间

能够形成有限固溶体，固溶体的组成范围即 Al2O3

含量在 60%~63%之间。因此，在这个组成范围内玻

璃的结构是类似的，导致抗碎裂性不发生明显变化。 

3  结论 

1) 随着 Al2O3 含量的增加，玻璃的硬度逐渐增

加；当 x=63 时，玻璃具有最大硬度，为 8.94 GPa，

这主要是因为 Al2O3 的引入增大了玻璃的原子堆积

密度和平均场键能密度。 

2) 随着 Al2O3 含量的增加，玻璃的抗碎裂性先

减小后增大，最后趋于稳定。x=40 时出现最小值，

为 7.84 N；x=63 时抗碎裂性出现最大值，为 19.49 N。

基于相图的玻璃结构解析发现，单相均匀玻璃中

Al 含量变化和分相玻璃中相界面数量变化对玻璃

抗碎裂性影响的相互竞争，是该准二元铝硅玻璃体

系抗碎裂性随组分变化出现上述非线性变化的结

构根源。 

3) 60≤x≤63 时组成位于莫来石平衡相区，玻

璃整体结构类似，因此抗碎裂性不发生明显的变化。 
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