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基于 3D 打印结构设计与界面调控的高韧性氧化铝复合陶瓷 
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摘  要：为改善氧化铝陶瓷的本征脆性缺陷，基于 3D 打印技术，通过对 Al2O3 相的三维结构设计和二维弱界面相的协同调

控，成功构建了兼具高韧性和高损伤容限的 Al2O3/h-BN/Al2O3 复合陶瓷材料。复合陶瓷不仅在应力–应变行为上展现出渐进

性失效特征和高能量吸收能力，且呈现出典型的上升 R 曲线特征，断裂韧性较纯 Al2O3 提升 37%，断裂功提升近 3 倍。除此

之外，复合陶瓷的临界裂纹尺寸和损伤容限参数分别可达约(201 f 20) μm 和(0.77 f 0.01) m1/2，分别较纯 Al2O3 提升约 8.6 倍

和 2 倍。这是由于 Gyroid 结构骨架与二维界面相的协同作用有效激活了多重增韧机制，突破了传统氧化铝陶瓷对微小缺陷极

度敏感的固有缺陷，显著提升了材料的能量耗散能力和结构可靠性，为高性能结构陶瓷的设计提供了新策略。 
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先进陶瓷材料因其高硬度、高强度和优异的耐

高温、耐腐蚀等特性，在能源、航空航天、生物医

疗等高端技术领域扮演着不可或缺的角色。然而，

陶瓷材料固有的本征脆性——主要源于其强大的离

子键或共价键结合及缺乏独立的滑移系，导致其在

受力时难以发生塑性变形，微裂纹一旦产生，应力

便会迅速在裂纹尖端集中，从而引发灾难性的快速

断裂，这使得陶瓷构件在服役过程中的可靠性和安

全性面临严峻挑战[1, 2]，这种近乎无先兆的突发性失

效模式，极大程度地限制了陶瓷材料的实际应用。  
为克服这一长期存在的瓶颈问题，对陶瓷的微

观结构进行创新设计已成为提升其韧性与可靠性的

关键途径[3, 4]。传统的增韧策略(如相变增韧、纤维

增韧等)虽取得了一定成效[5]，但往往在增韧效率或

工艺复杂性上存在局限。近年来，受自然界生物结

构(如珍珠母)的启发，通过仿生设计来构筑多级结

构已成为有效方法[6-9]。在此背景下，Gyroid 结构—
一种基于三周期极小曲面(TPMS)的三维连续网络

结构[10]，显示出独特优势。Gyroid 结构拥有光滑连

续的曲面和均匀的应力分布特性，能有效抑制裂纹

扩展，并通过诱导裂纹偏转、桥联等机制显著耗散

断裂能[11, 12]。因此，将 Gyroid 结构引入陶瓷材料的

设计中，为从根本上改善其脆性、实现强韧化匹配

提供了极具前景的新策略。 
研究者对比了 Gyroid 曲面结构和蜂窝结构的

Al2O3/Al 复合材料，发现 Gyroid 结构复合材料的抗

压强度达到 264 MPa，是后者的 3.8 倍，这直接归因

于其平滑规则的拓扑特性有效降低了局部应力集

中[13]。同时有研究表明，Gyroid 结构独特的曲面在

承受压缩载荷时，可以通过渐进式的变形吸收大量

能量，从而具备良好的韧性和抗破坏能力[14]。而且，

Gyroid 结构的陶瓷–金属复合材料可以通过双连续

相协同增韧，Gyroid 结构的周期性螺旋通道使裂纹

在扩展过程中需反复穿越陶瓷与金属两相，路径弯

折延长；同时金属相的塑性流动“桥接”裂纹，阻碍

其快速扩展，实现陶瓷的增韧[15, 16]。通过数字光处 
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理(DLP)技术制备 SiC-Gyroid 骨架，然后填充莫来

石形成超结构，与莫来石/SiC 陶瓷相比，弯曲强度

提升了 3.7~5.8 倍，抗压强度提高了 4~13 倍[17]。可

见，Gyroid 结构在改善陶瓷本征脆性方面具有巨大

优势。但目前研究大多考察复合陶瓷的压缩强度和

弯曲强度，而且主要以陶瓷–金属复合材料为主，对

于 Gyroid 结构的陶瓷–陶瓷复合材料的增韧行为研

究较少，且对相关作用机制的揭示仍有较大不足。 
Gyroid 结构复杂，传统的制造方法几乎无法将

其成型。3D 打印(增材制造)技术的能够高效、精准

地制造 Gyroid 结构。当前可用于陶瓷增材制造的技

术包括直写成型技术(DIW)、激光选区烧结(SLS)、
黏结剂喷射等，但这些工艺或在分辨率上受限(如
DIW)，或面临表面粗糙、需支撑结构等问题。相比

之下，DLP 通过面投影固化陶瓷浆料，可实现微米

级特征尺寸与光滑曲面成型[18–20]，且 Gyroid 的自支

撑特性进一步避免了内部支撑的引入，降低了后处

理难度。本研究选用 DLP 技术，正是基于其在高精

度、复杂几何陶瓷结构制造中的独特优势，这也已

经在之前的工作中得到了验证[18]。 
光敏树脂的选择在陶瓷浆料的光固化过程中非

常重要。本工作选择 HDDA 作为光敏树脂，首先是

由于 1,6-已二醇二丙烯酸酯(HDDA)中的碳碳双键

(C=C)易被光引发剂产生的自由基攻击而打开，是

链增长和交联的核心反应位点，也是发生固化的核

心原因；其次是由于 HDDA 的分子链相对较短且较

为线性，这种结构使得分子间的相互作用力相对较

弱，分子能够较为自由地移动，从而导致其黏度较

低。树脂黏度对陶瓷浆料的流动性有重要影响，因

为陶瓷粉体加入的体积含量往往在 30%(体积分

数)~50%，这会大幅增大复合浆料的黏稠度，不利

于打印。而选择黏度较低的树脂有利于增强复合浆

料的流动性，保证在层层光固化的过程中，每层浆

料能够更快、更好地流平成均匀的薄层，因此，更

适合高精度 DLP-3D 打印。除此之外，根据比尔定

律[20]，树脂和陶瓷粉体之间的折射率越接近(HDDA
的折射率约为 1.457[18]，Al2O3 的折射率约为 1.51 ~ 
1.62[21])，固化能力也会越强。 

本工作拟基于 DLP-3D 打印技术，通过对氧化

铝陶瓷进行 Gyroid 超结构设计，结合二维 h-BN 弱

界面相的调控，开发 Al2O3/h-BN/Al2O3 复合陶瓷材

料。系统研究 Gyroid 超结构和二维界面相对复合材

料增韧行为、损伤容限和能量损耗的影响规律，并

揭示相关作用机制，为开发高韧耐损伤的复合陶瓷

提供理论指导。 

1  实验 
1.1  Gyroid 结构的氧化铝陶瓷的 3D 打印制备 

选用平均粒径(d50)为 500 nm 的 Al2O3亚微米粉

末(上海魅湃实业有限公司)和 1,6-己二醇二丙烯酸

酯(HDDA，上海毕得医药科技股份有限公司)作为原

料，HDDA 和 Al2O3 粉的质量比为 1∶4。添加树脂

质量的 0.5%(质量分数)的二苯基(2，4,6-三甲基苯甲

酰基)氧化膦(TPO，上海毕得医药科技股份有限公司)
用作光引发剂。添加陶瓷粉质量的 5%的 KOS110(广
州康欧双贸易有限公司)用作分散剂，以防止陶瓷颗粒

聚集和沉降。将混合浆料在均质机(ZYMC-180HV，

深圳市中毅科技有限公司)中真空脱气 360 s，转速

3000 r/min。然后在行星球磨仪(F-P400E，湖南弗卡

斯实验仪器有限公司)中以 540 r/min 的转速研磨 8 h，
得到均匀的 HDDA-Al2O3复合浆料。 

选用 Gyroid 结构进行预先的建模切片，Gyroid
结构的体积密度为 30%(体积分数)。随后利用自搭

建的 DLP-3D 打印陶瓷设备实现Gyroid 结构的连续

氧化铝陶瓷骨架的成型，紫外线波长为 405 nm，能

量剂量为 9 mJ/cm2，打印层厚度为 100 µm，最终打

印出 30%的 Gyroid 结构氧化铝骨架。打印完成后，

坯体先置于氩气氛围中，在管式炉(GSL-1700X，合

肥科晶材料技术有限公司)中进行脱脂，加热速度为

0.25 ℃/min，温度为 800 ℃。然后在马弗炉(KSL- 
1700X，合肥科晶材料技术有限公司)中进一步烧结

到 800 ℃，以除去结构中残余的碳，最终得到 Gyroid
结构的 Al2O3 陶瓷骨架。 
1.2  Al2O3/h-BN/Al2O3 复合陶瓷的制备和成型 

微米级的二维材料六方氮化硼(h-BN，直径约

7 μm，99.9%，吉安纳朴材料科技有限公司)作为界

面相材料。将不同质量的 h-BN 加入无水乙醇溶液

中，配制 3 种质量比(10%、15%、20%)的混合浆料，

并加入 5%的乙基纤维素作为黏结剂，搅拌均匀形

成均匀的 h-BN 浆料。将排胶之后的 Al2O3陶瓷骨架

分别浸渍在 3 种不同质量比的 h-BN 浆料中，时间

约 1 min，然后将骨架取出。待 Al2O3 陶瓷骨架表面

的 h-BN 干燥之后，将 Al2O3粉体(d50约为 130 nm，

BMA15，99.9%，大连国茂材料科技有限公司)慢慢

渗入 Al2O3陶瓷骨架中，填满骨架空隙。随后将制备

好的坯体放入钢模具中冷压成型，压力为 180 MPa，
保压 10 min。再利用放电等离子烧结(SPS)在 1600 ℃

和 30 MPa 压力下烧结致密化成型。根据界面相
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h-BN 的质量分数区别，将最终的样品分别表示为样

品 A10、样品 A15、样品 A20。同时使 d50约 500 nm
的 Al2O3 亚微米粉末在同样的条件下烧结成型，以

作性能对比。 
1.3  Al2O3/h-BN/Al2O3 复合陶瓷的力学性能测试 

利用显微硬度仪(MH-5-VM)测试材料的维氏硬

度，压痕载荷为 5 N，持续时间 5 s，保压结束后，

选取菱形的压痕区域，即可测得维氏硬度 HV。采用

万能材料试验机(AGS-X-20KN，岛津，日本)测试了

材料的弹性模量、弯曲强度和断裂韧性。采用三点

弯曲的测试方法测量材料的弹性模量，将样品加工成

25.0 mm×4.0 mm×1.1 mm 的样条，跨距 20 mm，速率

0.05 mm/min。采用三点弯曲的测试方法测量材料

的强度，将样品加工成 25 mm×4 mm×3 mm，跨距

20 mm，速度 0.5 mm/min，弯曲强度计算公式为 

2

3
2

FL
Bh

σ =  (1) 

式中：σ、F、L、B 和 h 分别为弯曲强度(MPa)、作

用力(N)、跨距(mm)、样品宽度(mm)和高度(mm)。 
将样品加工成 25 mm×4 mm×2 mm 的尺寸用于

单边切口梁法(SENB)测断裂韧性，跨距 16 mm，速

度 0.05 mm/min，切口深度约 2 mm。断裂韧性计算

公式为 

IC 3
2

( )FL aK f
W

BW
=  (2) 

式中：a 和 W 分别为切口深度(mm)和样品厚度

(mm)。切口深度 a 一般加工成(0.4~0.5) mm，并且 

宽度＜0.2 mm。 ( )af
W

为几何形状因子，由下式计算： 

21
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3
2
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-

  

      (3) 
断裂功计算公式为 

work

d

2

P

A

δ
γ = ∫  (4) 

式中：∫Pdδ为位移–载荷曲线下面的积分区域面积；

A 为断面的投影面积。每组样品的力学性能测试均

重复 6~8 次，以确保结果的准确性。 
为动态描述裂纹在扩展过程受到的阻力变化，

引入裂纹扩展阻力曲线(R 曲线)来描述裂纹扩展韧

性(KJC)和裂纹扩展长度(Δa)的变化[3]。 
1.4  Al2O3/h-BN/Al2O3 复合陶瓷的损伤容限计算 

损伤容限是脆性材料的一种重要特性，表示了

材料抵抗脆性破坏的能力。若材料的损伤容限越小，

则表示其对表面缺陷和冲击载荷越敏感，从而表现

出较大的脆性；若材料的损伤容限越大，则表明材

料具有优异的抗断裂能力、较高的能量耗散能力以

及良好的可加工性[22]。陶瓷的临界裂纹尺寸(ai，μm)
和损伤容限参数(Dt, m1/2)可以定量描述材料的损伤

容限[1, 23, 24]，ai 的计算公式如下： 

2IC( )
·i

Ka
Y σ

=  (5) 

式中：Y 为与试件形状和裂纹尺寸有关的几何因子。

对于单边切口梁法，当跨距∶厚度∶宽度=8∶2∶1

时， ( )aY
w

的计算公式如下： 

Y=1.93–3.07( a
w

)+14.53
2

2( )a
w

–25.07(
3

3

a
w

)+25.8(
4

4

a
w

)  

    (6) 
式中：w 为样品的宽度。材料的能量耗散能力也能

反映材料的损伤容限，材料的局部能量耗散能力与

弹性模量(E，GPa)与硬度(H，GPa)的比值成正比[23]，

因此，陶瓷材料的损伤容限与 KIC/σ 和 E/H 相关，

损伤容限参数(Dt, m1/2)的计算公式如下[24]： 

IC
t ( )( )K ED

Hσ
=  (7) 

2  结果与讨论 
2.1  陶瓷复合浆料的流变性质和 3D 打印过程调控 

在紫外线的辐照作用下，光引发剂会引发光敏

树脂单体 HDDA 的双键聚合发生交联反应，逐步

形成长链状的三维交联网络，使浆料从液态转变为

固态，完成固化。陶瓷粉体被包裹并固定于该结构

内部，且会通过光学特性影响固化过程。后续通过

脱脂与烧结工艺处理，最终可制得结构致密的陶瓷

材料。陶瓷浆料的可打印性与固化特性密切关联。

Al2O3-HDDA复合浆料的流变行为如图 1a所示，可

见复合浆料在稳定后的黏度较低，约为 0.40 Pa·s，
有利于打印过程每层浆料快速流平。固化深度(Cd)
与各影响因素间的定量关系，可通过比尔定律进行

描述，具体内容如下[22, 23]： 

50 0
d

C

2 1 ln( )
3
d EC

Q Eϕ
=  (8) 

式中：d50为陶瓷粉末的平均粒度；φ为陶瓷颗粒的
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体积分数；E0为入射光的能量密度；Ec为临界能量

密度，它反映了实现光固化所需的最小强度；Q 为

散射系数，Q 与陶瓷折射率(np)和介质折射率(n0)之
差的平方成正比。 

 

 
 

图 1  Al2O3-HDDA 复合浆料的流变行为和固化厚度 
Fig. 1  Rheological behavior and cured thickness of Al2O3-HDDA composite pastes 

 

紫外光强度随穿透深度衰减至固化阈值时的距

离即为固化深度，根据比尔定律，拟合了复合浆

料的固化厚度与能量剂量之间的关系曲线，如图

1b 所示。拟合参数 R2 可以衡量拟合误差，R2 越

高，说明数据点围绕拟合曲线的离散程度越小，

本工作的R2为 0.987，说明拟合的曲线较为准确。

随着能量剂量的增加，复合浆料的固化厚度呈现

先快速上升、后逐渐缓慢上升的趋势，这是由于固

化厚度的增长速度由紫外光在浆料深层的有效能

量决定。低入射能量阶段，能量未达深层固化阈

值，能量增加会显著提升深层有效能量，突破阈

值以拓展固化深度，故厚度快速增长；当能量足

够高后，紫外光因陶瓷粉体的强散射和光引发剂

的吸收，在穿透至某一深度后，能量已衰减至远

低于固化阈值，继续增加能量仅能强化表层固化

(如提高交联密度)，无法让更深层能量达标，固

化厚度受限于体系最大穿透深度而趋于平稳。在后

续的逐层打印过程中，每层拟固化 1 mm 厚的浆

料，为了使层层结合良好，一般选择的固化深度

为层厚的两倍左右，因此，每层浆料的固化能量

选择为 100 mJ。 
Al2O3 陶瓷骨架的打印示意图和后续热处理过

程如图 2a 所示。图 2b 和图 2 c 为打印成型的陶瓷

骨架，经过逐层曝光，Gyroid-Al2O3 陶瓷骨架成型

良好，整体结构较为完整，且可看到层层堆叠的结

构细节。由于陶瓷颗粒的散射，打印过程中不可避

免地存在一定的过曝，但实际打印氧化铝结构的体

积分数(32.6%)与设计值也极为接近，说明 DLP 技

术制备的 Gyroid 结构较为精准，同时也存在一定

的调控空间，以进一步优化结构的打印精度。经过

热处理工艺，打印结构中的 HDDA 树脂被排出，

陶瓷骨架仍较为完整，且结构也无明显缺陷(图 2d
和图 2e)。 
2.2  Al2O3/h-BN/Al2O3复合陶瓷的设计示意图、微

观结构和物相分析 
由图 3a 可见，排胶之后的 Gyroid-Al2O3 陶瓷骨

架通过浸渍 h-BN 浆料，再用 Al2O3粉体把骨架空隙

填满，最后在压力作用下高温烧结成型。Al2O3陶瓷

骨架为 Gyroid 结构，填充的 Al2O3粉体为反 Gyroid
结构，因此在 Al2O3/h-BN/Al2O3复合陶瓷中，Al2O3

相在其中呈现出双连续的超结构。Al2O3/h-BN/Al2O3

复合陶瓷烧结之后的微观形貌如图 3b~图 3d 所示，

根据形貌特征和 EDS 元素分布可以明显区分两相，

Al2O3 相和 h-BN 相结合良好。h-BN 界面相的厚度

有所差别，样品 A10、样品 A15 和样品 A20 的界面

厚度分别约为 2.2、3.6 μm 和 4.7 μm。根据面扫描结

果可以看出，随着界面相厚度增大，B 和 N 元素含

量增多，Al 和 O 元素含量减小(表 1)。从 XRD 物相

分析可以看出，高温烧结之后的 Al2O3/h-BN/Al2O3

复合陶瓷无新相产生，仍为 α-Al2O3和 h-BN(图 4)。
样品 A10、样品 A15 和样品 A20 的致密度分别为

96.1%、95.2%、94.5%。    
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图 2  Gyroid-Al2O3 陶瓷骨架的打印示意图和后续热处理过程以及相应形貌 
Fig. 2  Schematic of DLP-3D printed and subsequent heat treatment of a Gyroid-Al2O3 ceramic skeleton and corresponding 

morphologies 

 

图 3  Al2O3/h-BN/Al2O3 复合陶瓷的制备流程图以及不同 h-BN 界面相含量的截面微观形貌和相应的 EDS 元素分布 
Fig. 3  Preparation process of Al2O3/h-BN/Al2O3 composite ceramics, and SEM images and corresponding EDS mappings of cross 

sections with different content of h-BN boundary after sintering     
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表 1  不同界面相含量的复合陶瓷截面形貌的 EDS 元素面

扫描分析结果 
Table 1  EDS elemental surface scanning analysis results of 

composite ceramics with different content of h-BN 
boundary                               x/% 

Sample No. B N Al O 

A10 30.05 13.16 25.61 31.18 

A15 33.81 15.19 24.46 26.54 

A20 36.14 15.82 22.27 25.77 

x—Mole fraction.  

 

图 4  烧结之后的 Al2O3/h-BN/Al2O3 复合陶瓷的 XRD 谱 
Fig. 4  XRD patterns of Al2O3/h-BN/Al2O3 composites after 

sintering. 
 
2.3  Al2O3/h-BN/Al2O3复合陶瓷的力学性能和损伤

容限 
图 5 为不同界面相含量的 Al2O3/h-BN/Al2O3复

合陶瓷的力学性能。由图 5 可见，Gyroid 结构的引

入为 Al2O3/h-BN/Al2O3 复合陶瓷带来了显著的增韧

效果并提升了能量耗散能力，也为高性能结构陶瓷

的设计提供了新的思路。由图 5a 可以看出，样品

A10、样品 A15 和样品 A20 相较于纯 Al2O3陶瓷表

现出截然不同的力学响应特征。纯 Al2O3 在约 0.001
应变处发生典型的脆性断裂，几乎没有塑性变形阶

段，应力瞬间跌落至零。相比之下，Al2O3/h-BN/Al2O3

复合陶瓷展现出明显的渐进性失效特征：A10 样品

的最大应变扩展至约 0.005，A15 和 A20 更是达到

0.006 以上。特别是当复合陶瓷达到峰值应力后呈现

出渐进式的应力下降，而非突发性断裂，这种渐进

式失效的行为对于结构材料的可靠服役至关重要。

应力–应变曲线下包络的面积代表材料断裂前吸

收的总能量，复合陶瓷的包络面积显著大于纯

Al2O3，表明其具有较优的能量吸收能力。裂纹扩

展阻力曲线(R-curve)是评价材料增韧行为的关键

指标，它反映了裂纹扩展驱动力 KJC 随裂纹扩展

长度 Δa 的变化关系。由图 5b 可见，纯 Al2O3韧性

值为 3.95 MPa·m1/2，且几乎不随裂纹扩展而变化，

维持在一个恒定的低水平，这是脆性陶瓷材料的典

型特征。然而，复合陶瓷均展现出明显的上升型 R
曲线行为，这是外在增韧机制有效激活的直接证据。

样品 A10、样品 A15 和样品 A20 的 KJC均出现了快

速增长区和平坦增长区，最终趋于平稳。快速增长

区内裂纹主要穿过陶瓷相，受到的阻力迅速增大，

而裂纹长度增长较小；平坦增长区内裂纹主要穿过

h-BN 界面相，裂纹扩展长度迅速增大，而阻力增长

较小。样品 A15 表现出更为陡峭的 R 曲线斜率和更

高的韧性值。当裂纹扩展长度超过 0.25b0 时，测试

结果可能受到试样几何尺寸的影响而失去有效

性。复合陶瓷的数据点在后期进入该区域，但前

期的上升趋势(Δa < 0.5 mm)已充分证明了增韧机

制的有效性。相比之下，纯 Al2O3 平坦的 R 曲线

特征表明缺乏有效的增韧机制，裂纹一旦起裂即

快速失稳扩展。R 曲线斜率的差异反映了不同样品

增韧能力的不同。样品 A15 在整个测试范围内保持

较高的 R 曲线斜率，表明随着裂纹扩展，材料抵抗

裂纹进一步扩展的能力持续增强。这种上升型 R 曲

线行为是复合陶瓷材料实现高韧性的重要标志，表

明 Gyroid-Al2O3 相和反 Gyroid-Al2O3 相形成的双连

续三维结构与 h-BN 二维界面相的协同作用在裂纹

扩展过程中能够有效引发多重外在增韧机制，提供

了丰富的能量耗散途径。由图 5c 可见，样品 A10 的

KIC 提升至 5.34 MPa·m1/2，KJC达到 10.58 MPa·m1/2，

相比纯 Al2O3 分别提升约 35%和 167%。样品 A15
展现出最优的增韧效果，KIC 为 5.42 MPa·m1/2，KJC

达到 15.40 MPa·m1/2，相比纯 Al2O3分别提升约 37%
和 290%。样品 A20 的同样具有显著的增韧效果，

但略低于样品 A15。由图 5d 可见，纯 Al2O3 的断裂

功为 68 J·m–2，处于较低水平。样品 A15 的断裂功

达到 264 J·m–2，较纯 Al2O3 提升近 3 倍。样品 A10
和样品 A20 的断裂功虽然略低于 A15，但相比于纯

Al2O3，仍保持在较高水平。断裂功综合反映了材料

从裂纹萌生、稳定扩展和最终失效的全过程能量消

耗，其显著提升证明了 Gyroid 结构复合陶瓷在承受

动态载荷中的潜力。 
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图 5  不同界面相含量的 Al2O3/h-BN/Al2O3 复合陶瓷的力学性能 
Fig. 5  Mechanical properties of Al2O3/h-BN/Al2O3 composites constructed by different boundaries content 

 
表2为Al2O3/h-BN/Al2O3复合陶瓷的力学性能。

由表 2 可知，复合陶瓷的弯曲强度相比于纯 Al2O3

的强度确有下降，这与引入了 h-BN 弱界面相有关。

陶瓷的强度主要依赖于强相(这里主要是 Al2O3 相)
的贡献，而 h-BN 相的引入必然会使强度有一定的

下降。但正是因为弱界面的存在，才给复合陶瓷带

来多重外部增韧机理，提高了断裂韧性。复合陶瓷

中强度与韧性的权衡关系实际上是微观结构设计对

强度和韧性的差异化调控，牺牲了部分强度，换取

了韧性和损伤容限的大幅提升，使材料断裂模式从

“灾难性断裂”到“渐进式损伤”。复合陶瓷的设计应

综合优化各结构参数，以实现强度损失最小化与韧

性最大化的协同优化，最终满足工程应用中对“刚韧

平衡”的需求。 
 

表 2  Al2O3/h-BN/Al2O3复合陶瓷的力学性能总结 
Table 2  Mechanical properties of Al2O3/h-BN/Al2O3 composites 

Sample No. Hardness /GPa Fracture toughness/(MPa·m1/2) Elastic modulus/GPa Flexural strength/MPa Work of fracture/ (J·m–2) 

A10 12.47±0.70 5.34±0.39 295±16 186±11 132±20 

A15 11.15±0.79 5.42±0.09 253±16 160±10 264±20 

A20 10.23±0.67 4.96±0.34 183±11 147±24 227±28 

Al2O3 14.46±0.73 3.95±0.32 326±10 350±12 68±16 
 

图 6 为不同界面相含量的 Al2O3/h-BN/Al2O3复

合陶瓷的临界裂纹尺寸和损伤容限参数，临界裂纹

尺寸 ai 为材料在给定应力下能够容忍的最大裂纹长

度，超过该尺寸裂纹将发生失稳扩展导致灾难性断

裂。由图 6a 可以看出，纯Al2O3的 ai仅约为(21±3) μm，

处于极低水平，这表明即使存在微小的表面缺陷或

加工裂纹，材料也可能突然失效，这是脆性陶瓷材

料应用的主要安全隐患。复合样品的临界裂纹尺寸

显著提升。A10 样品的 ai增加至约(113±31) μm，相

比纯 Al2O3 提升约 4.4 倍。样品 A15 表现出最大的
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临界裂纹尺寸，达到约(201±20) μm，较纯 Al2O3 提

升约 8.6 倍，这表明材料对表面加工缺陷和微裂纹的

敏感性大幅降低。样品 A20 的 ai约为(179±42) μm，

同样维持在较高水平，尽管略低于样品 A15，但误

差棒显示其数据分散性较大。 
损伤容限参数 Dt 是综合评价材料在承受相同

载荷时能够容忍的损伤程度。由图 6b 可见，纯 Al2O3

的 Dt 仅约为(0.25±0.02) m1/2，反映了其典型的低

损伤容限特性。复合陶瓷的损伤容限参数大幅提

升。样品 A10 的 Dt 增加至约(0.66±0.03) m1/2，较

纯Al2O3提升约1.6倍。样品A15达到最高值约(0.77± 
0.01) m1/2，较纯 Al2O3提升约 2 倍，且数据的标准

偏差较小，表明其性能稳定可靠；且样品 A15 在 2
个指标上均达到最优值，明该配方实现了强度与韧

性的最佳平衡。样品 A20 的 Dt 约为(0.60±0.04) m1/2，

虽然略低于样品 A15，但仍保持在较高水平。高 Dt

值意味着材料在服役过程中即使因冲击、热震或疲

劳载荷产生裂纹，也能够在较长时间内保持稳定，

不会立即发生灾难性失效。这对于航空航天、装甲

防护等对材料可靠性要求极高的领域尤为重要。 

 

图 6  不同界面相含量的 Al2O3/h-BN/Al2O3 复合陶瓷的损伤容限 
Fig. 6  Damage tolerance parameters of Al2O3/h-BN/Al2O3 composites constructed by different boundaries content 

 
综上可以看出，h-BN 界面相厚度在调控复合陶

瓷韧性和损伤容限方面起到关键作用。界面相太薄，

裂纹偏转效果较差，载荷–位移曲线塑形区域面积较

小，能量吸收能力不足；界面相太厚，使得最大承

载力下降，也不利于韧性和损伤容限的提高。样品

A15 在断裂韧性、断裂功和损伤容限方面均表现最

优，表明该配比在 Gyroid 结构骨架、界面相含量和

填充相之间达到了最佳平衡，实现了增韧、耐损伤

和能量吸收效果的最大化。 
图 7 为 Al2O3/h-BN/Al2O3 复合陶瓷的裂纹扩

展路径图。复合陶瓷的裂纹扩展路径较为偏折(图
7a)，主要考虑 h-BN 弱界面相的诱导作用以及

Gyroid-Al2O3 和反 Gyroid-Al2O3 相的阻挡作用。

Gyroid 结构连续、光滑且三维互穿的特性，使得

裂纹无法直线穿透，更倾向于沿着其复杂的曲面

不断转向、绕行，这能显著增加裂纹扩展的实际

路径长度，从而消耗更多的断裂能。当裂纹在陶

瓷基体相扩展时，陶瓷晶粒之间较强的共价键结

合使其表现为穿晶和沿晶相结合的断裂模式(图
7b)，且作为主要承载相的高强度基体会耗散掉大

量的断裂能。当主裂纹在陶瓷基体中扩展并遇到

Gyroid 结构表面的弱相界面时，由于弱相与基体

间的结合力较弱，裂纹会被迫改变扩展方向，沿

着弱相界面发生偏转、分叉，甚至会引发界面分

层(图 7a、图 7c)。在裂纹扩展过程中，除了主裂

纹外，Al2O3 相在外应力作用下还会出现少量的微

裂纹(图 7d)，h-BN 界面相还会出现摩擦粘连现象

(图 7e)，也都会进一步耗散能量，这些机制随裂纹

扩展逐渐累积，导致材料抵抗裂纹扩展的能力持

续增强，宏观表现为上升型 R 曲线、高的韧性和

损伤容限。 
图 8 为不同增韧策略下的氧化铝复合陶瓷的

KIC 与 ai对比图[25–34]。由图 8 可见，通过 Gyroid 超

结构和 h-BN弱界面调控策略实现了材料的结构–性
能一体化。相较于常规 3D 打印陶瓷和传统增韧策

略下的氧化铝陶瓷，Al2O3/h-BN/Al2O3 复合陶瓷具

有较高的断裂韧性和临界裂纹尺寸，从而显著提升

了材料的服役可靠性。这一特性使得复合陶瓷在对

损伤容限有严苛要求的轻量化承载、耐冲击部件等

领域显示出广阔的应用潜力。 
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图 7  Al2O3/h-BN/Al2O3 复合陶瓷的裂纹扩展路径和相应的细节放大图 

Fig. 7  Crack extension paths and corresponding detail enlargements of Al2O3/h-BN/Al2O3 composites 
 

 
图 8  不同增韧策略下的氧化铝复合陶瓷的 KIC 与 ai 对比图 
Fig. 8  Comparison of KIC and ai for alumina composite 

ceramics under different toughening methods   

3  结论 
针对氧化铝陶瓷的本征脆性和对缺陷高度敏感

的问题，提出了一种将数字化超结构设计与多尺度

界面调控相结合的创新策略。通过 DLP-3D 打印技

术，成功构建了具有精细三维架构和优化界面特性

的 Al2O3/h-BN/Al2O3 复合陶瓷材料。通过巧妙地协

调宏观结构设计与微观界面修饰，能够显著提升复

合材料的断裂韧性、损伤容限及能量耗散能力。主

要结论如下： 
1) DLP 技术制备的Gyroid-Al2O3陶瓷骨架成型

良好，实际打印氧化铝结构的体积分数(32.6%)设计

值也极为接近，说明 DLP 技术制备的 Gyroid 结构

的较为精准，也存在一定的调控空间，以进一步优

化结构的打印精度。样品 A10、样品 A15 和样品

A20 的致密度较高，分别为 96.1%、95.2%、94.5%。 
2) h-BN 界面相为 15%的复合陶瓷的断裂韧

性、断裂功和损伤容限最优，KIC 为 5.42 MPa·m1/2，

KJC 最大可达 15.40 MPa·m1/2，相比纯 Al2O3 分别提

升约 37%和 290%。断裂功达到 264 J·m–2，较纯

Al2O3 提升近 3 倍。同时，样品 A15 的临界裂纹尺

寸和损伤容限参数分别可达约 (201±20) μm 和

(0.77±0.01) m1/2，分别较纯 Al2O3提升约 8.6 倍和 2
倍，且相较于常规 3D 打印陶瓷和传统增韧策略下

的氧化铝陶瓷，优势依然显著。 
3) 通过调控弱界面相的参数，可以在 Gyroid

结构骨架、界面相含量和填充相之间达到最佳平衡，

实现增韧效果的最大化。研究还验证了通过三维连

续结构设计和弱界面相的协同作用，可以有效地改

变裂纹扩展路径，激活多种外部增韧机制(裂纹偏

转、分叉、界面分层)，从而大幅度提高材料的可靠

性。这种材料−结构一体化设计策略，为突破结构陶

瓷的脆性瓶颈提供了新的思路。 
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Extended Abstract 
Introduction  Alumina (Al2O3) ceramics are widely used in high-tech fields such as aerospace, energy, and electronics due to their 
excellent properties including high hardness, good wear resistance, high temperature stability, and chemical inertness. However, their 
intrinsic brittleness and high sensitivity to microdefects severely restricttheir practical application in advanced structural components. 
As a microcrack appears in conventional Al2O3 ceramics under an external load, a sudden catastrophic failure is likely to occur, 
greatly reducing the structural reliability and service life of the material. Therefore, developing a strategy that can effectively improve 
the toughness and damage tolerance of Al2O3 ceramics, while maintaining their inherent excellent properties becomes an urgent and 
important research topic in the field of structural ceramics. This work was to solve the intrinsic brittleness problem of Al2O3 ceramics 
via combining a structure design with a multi-scale interface regulation, which could be of great significance for promoting the design, 
development and practical application of high-performance Al2O3-based ceramics. 

Methods  This study proposed an innovative strategy combining a structure design with a multi-scale interface regulation. 
Al2O3/h-BN/Al2O3 composite ceramic material with a fine three-dimensional structure and optimized interface properties was 
constructed through DLP-3D printing technology. The fracture toughness, damage tolerance and energy dissipation capacity of the 
composite ceramics were significantly improved via skillfully coordinating macro structural design (Gyroid structure) and micro 
interface modification (h-BN weak interface phase). The following procedure adopted was described. First, the Gyroid structure 
design was carried out for the Al2O3 phase to construct a continuous and stable three-dimensional structural skeleton based on the 
Digital Light Processing (DLP) 3D printing technology. DLP-3D printing technology was selected due to its advantages of high 
forming precision, fast printing speed, and ability to fabricate complex three-dimensional structures, which could accurately replicate 
the designed Gyroid structure and lay a foundation for the structural regulation of composite ceramics. Then, two-dimensional 
hexagonal boron nitride (h-BN) was introduced as a weak interface phase to regulate the interface properties between the Al2O3 
structural skeleton and the Al2O3 filling phase, thereby constructing the Al2O3/h-BN/Al2O3 composite ceramic material. A series of 
composite ceramic samples with different h-BN interface phase contents were prepared to systematically investigate the influence of 
h-BN content on the material properties. Subsequently, various characterization techniques were used to characterize the phase 
composition, microstructure and forming quality of the composite ceramics. The mechanical properties such as fracture toughness 
(KIC), fracture work, damage tolerance parameters, critical crack size and stress–strain behavior were comprehensively analyzed. 
Finally, the synergistic effect mechanism of the Gyroid structure and the two-dimensional h-BN weak interface phase on the 
toughening behavior, damage tolerance and energy dissipation of the composite ceramics was revealed through the analysis of 
fracture morphology and the summary of performance test results. 

Results and discussion  The Gyroid-Al2O3 ceramic skeleton prepared by DLP-3D printing technology has a good forming quality, 
and the actual volume fraction of the printed Al2O3 structure is 32.6%, which is close to the design value. This indicates that the DLP 
technology has a high precision in preparing the Gyroid structure, and there is still a certain regulation space to further optimize the 
printing precision of the structure. In addition, all composite ceramic samples also have a high relative density, which ensures the 
basic mechanical properties of the material. The composite ceramic with 15% h-BN interface phase (sample A15) shows the optimal 
comprehensive mechanical properties. Its fracture toughness (KIC) reaches 5.42 MPa·m1/2, which is 37% higher than that of pure 
Al2O3 ceramic, the fracture work is 264 J·m–2, which is nearly 4 times higher than that of pure Al2O3, and the maximum fracture 
toughness (KJC) can reach 15.40 MPa·m1/2, which is 290% higher than that of pure Al2O3. Also, the critical crack size and damage 
tolerance parameter of the A15 sample are (201±20) μm and (0.77±0.01) m1/2, respectively, which are 8.5 times and 2 times higher 
than those of pure Al2O3. Compared with conventional 3D printed ceramics and Al2O3 ceramics under conventional toughening 
strategies, the sample A15 still has significant advantages. The stress–strain behavior of the composite ceramics shows typical 
progressive failure characteristics and high energy absorption capacity, as well as a typical rising R-curve feature, indicating that the 
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composite ceramics have a strong crack growth resistance and can effectively dissipate energy during the fracture process. The key 
innovation of this study is that the synergistic effect of the Gyroid structure and the two-dimensional h-BN weak interface phase 
effectively activates multiple toughening mechanisms such as crack deflection, crack branching, and interface delamination, which 
breaks through the inherent defect that conventional Al2O3 ceramics are extremely sensitive to microdefects, and significantly 
improves the energy dissipation capacity and structural reliability of the material. This material-structure integration design strategy 
provides an idea and theoretical guidance for the design and preparation of high-toughness and damage-tolerant composite ceramics. 

Conclusions  This work constructed Al2O3/h-BN/Al2O3 composite ceramic materials with both high toughness and high damage 
tolerance. The composite ceramics showed progressive failure characteristics and high energy absorption capacity in the stress-strain 
behaviorand typical rising R-curve characteristics. The fracture toughness was increased by 37% and the fracture work was increased 
by nearly 4 times, compared with that of pure Al2O3. In addition, the critical crack size and damage tolerance parameters of the 
composite ceramics could also reach (201±20) μm and (0.77±0.01) m1/2, which were enhanced by 8.5 and 2 times, respectively, 
compared with those of pure Al2O3. This could be due to the synergistic effect of the Gyroid structure and the two dimensional h-BN 
weak interface phase effectively activating multiple toughening mechanisms such as crack deflection, crack branching, and interface 
delamination, which could break through the inherent defect that conventional Al2O3 ceramics were extremely sensitive to 
microdefects, and significantly improve the energy dissipation capacity and structural reliability of the material. This 
material-structure integration design strategy could provide an idea and theoretical guidance for the design and preparation of high 
toughness and damage-tolerant composite ceramics. 
 
Keywords  ceramic toughening; Gyroid structure; R-curve; toughness; damage tolerance 

 

 


