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摘要    材料的塑脆断裂转变及机理一直以来都是材料和力学领域的研究热点. 近百年来, 针对晶体材

料的塑脆行为, 相继发展了一系列弹、塑性的起裂临界判据及塑脆表征参数. 非晶合金作为近年来涌现

的一类新型结构材料, 因具有优异的力学性能, 在国防、空天等领域显示出广阔的应用前景. 然而, 该材

料变形局部化剪切带导致的室温低塑性极大地限制了其工程应用. 因此, 弄清非晶合金的塑脆断裂行为

及转变条件显得尤为迫切. 在传统理论的基础上, 结合非晶合金固有的特性, 目前已发展了塑脆转变的

单参数和双参数控制理论. 本文将对这些理论进行简要的回顾, 进一步揭示这些控制参数的相互关联及

非晶合金塑脆转变的实质. 
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材料的失效起始于不可恢复的变形. 它包括从

屈服到断裂的整个过程, 通常可以分为塑性失效和

脆性失效两类[1]. 在塑性失效中, 材料断裂前将伴随

一定的塑性流动. 而对于脆性失效, 材料一旦屈服将

迅速断裂, 几乎不发生塑性形变. 材料的塑脆行为依

赖于材料的固有性质, 及温度、应力状态、应变率等

外在条件. 一直以来, 材料的塑脆转变都是材料和力

学领域关注的重要课题. 非晶合金作为一类新型材

料, 具有优越的力学物理性能和广泛的应用前景[2–7]. 

其潜在的应用与材料的塑性及断裂行为密切相关[8–16]. 

由于内部结构长程无序的特点, 非晶合金在常温条

件下极易发生非均匀的塑性变形, 形成纳米尺度的

剪切带 [17,18]. 一条或几条主要剪切带的快速扩展导

致材料破坏, 表现低塑性, 从而极大的抑制了非晶合

金作为结构材料的应用. 因此, 弄清非晶合金的塑脆

转变条件及机理显得尤为迫切[19–21].  

材料的变形行为与其内部原子结构及原子间相

互作用密切相关. 晶体材料的塑脆行为可以通过位

错滑移机制来很好理解. 研究者们将晶体材料的塑

脆性质刻画为裂尖剪应力和拉伸应力的竞争, 或裂

纹扩展和裂尖位错发射的竞争, 发展了一系列单参

数理论来表征晶体固体的塑脆转变. 然而, 由于非晶
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合金缺乏位错和晶界, 这些传统的理论在描述其塑

脆转变和复杂的失效行为上往往存在着不足. 首先, 

非晶合金拉压塑性具有不对称的特点, 通常拉伸塑

性显著小于压缩塑性[22]. 而单个参数无法同时表征

拉、压不同的塑性. 其次, 非晶合金失效伴随拉压强

度的差异(Strength-Differential, S-D)、断裂角的不对

称偏转和多种断裂模式[14,23,24]. 这些行为表明非晶

合金的失效不仅仅是由偏应力控制. 静水应力或正

应力在该材料的屈服和断裂过程中发挥着重要的作 

用[25–28]. 除了剪应力主控失效模式以外, 非晶合金还存

在拉伸正断和压缩劈裂等完全脆性的断裂模式[22,23,29].  

在过去的几年里, 研究者们基于传统的理论, 从

弹性模量或理论强度出发, 提出了一系列控制非晶

合金塑脆性的理论, 这些理论大多只涉及单个的控

制参数. 近年来, 随着人们对非晶合金内部结构认识

的逐步加深 [30–38], 使得从原子层次去探索非晶合金

的塑脆转变机理成为可能. 基于原子结构及其相互

作用, 研究者建立了控制非晶合金塑脆转变的双参

数理论并揭示了其物理机制. 本文将简要回顾目前

已有的塑脆控制理论及重要参数, 对现有控制参数

之间的物理关联作简明的阐述, 进而揭示非晶合金

塑脆断裂转变的实质. 

1  晶体材料塑脆控制参数 

1.1  起裂控制参数 

材料受力从变形到失效, 存在脆性和塑性两种

破坏模式. 早在  20 世纪初期, 研究者们建立了一系

列表征材料脆性及塑性断裂的控制参数.  

1921 年, Griffith[39]基于弹性体能量平衡的观点

研究了玻璃、陶瓷等脆性材料中的裂纹扩展问题. 他

指出脆性材料的断裂是已有裂纹扩展的结果. 当外

力所做的功大于裂纹扩展形成新表面所需要的能量

时, 裂纹将起裂破坏. 随后, Orowan[40]和 Irwin[41]通

过对延性材料裂纹扩展过程的研究, 提出裂纹扩展

前在其尖端附近存在一个塑性区, 提供裂纹扩展的

能量不仅仅用于形成新表面, 而且还用于塑性功消

耗. 从而, 建立了一个广义的裂纹扩展临界判据, 即

能量释放率因子满足 G=Gc, 其中 G 为裂纹扩展单位

面积弹性系统释放的能量, Gc为反映材料抵抗断裂能

力的参数, 仅与材料性质相关. Gc 越大, 说明材料断

裂需要吸收的能量越多, 从而越难发生断裂. 能量准

则考虑的是裂纹尖端的应力及应变的综合效果. 而

对于脆性材料, 裂纹尖端的应力集中往往是影响材

料断裂行为的主要因素.  

1957 年, Irwin[41]提出了应力场强度的观点. 通

过弹性力学理论, 分析了裂纹尖端的应力及应变场, 

并引入应力强度因子 K 来表征裂尖附近应力场强弱

的程度. K 与外载性质、裂纹及裂纹体几何形状等因

素相关. Irwin 认为当裂纹尖端的应力强度因子 K 达

到临界条件, 即 K=Kc时, 裂纹发生失稳扩展. Kc是断

裂韧度, 描述材料抵抗断裂的能力. 实际上, 应力强

度因子 K 与应变能释放率 G 相互关联, 存在 G=K2/E 

(对应平面应力)或 2 2(1 ) /G v K E  (对应平面应变)的

转换关系, 其中 E 为杨氏模量, v 为泊松比.  

按照能量原理, 裂纹的扩展是由应力和应变的

综合量达到临界值而发生的. 从应力出发可以有效

的预测脆性材料的裂纹失稳扩展, 但当裂纹尖端大

范围屈服以后, 应变在裂纹的起裂过程中发挥主导

作用. 相比于脆性材料, 塑性材料形成新断裂表面所

需要的能量往往远小于塑性变形所做的功. 1965 年, 

Wells[42]提出了针对弹塑性材料的裂纹张开位移 COD

准则, 即=c 时, 裂纹将开裂. 是原裂纹尖端垂直裂

纹方向上所产生的位移. c 是裂纹临界张开位移. 通

常c越大, 表明材料在破坏前所能承受的塑性变形越

多, 从而材料塑性越好.  

1968 年, Rice[43]提出 J 积分因子, 用以作为弹塑

性断裂的起裂准则. J 积分是围绕裂纹尖端闭合曲线

的积分. 当 J=Jc 时, 材料中的裂纹发生失稳扩展. 在

线弹性情况下, K 与 J 可以互相转化: J=K2/E(对应平

面应力)或   EKvJ 221 (对应平面应变). 通过 J 积分

的方法, Rice 推导了裂纹尖端塑性区半径 
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其中y 为屈服强度, 0 为初始屈服应变. 通常认为, 

塑性区半径的大小与材料宏观塑性成正比. 可以发

现 Jc 越大, R 越大, 意味着材料塑性变形能力越强.  

由于从断裂出发, 得到的大多是裂纹起裂的临

界条件, 而非失稳扩展的条件. 通过这些参数衡量材

料的韧性或塑性能力过于保守. 因此, 研究者们从晶

体材料的位错变形机制着手寻找固有的特征参量来

对材料的塑脆行为及转变予以表征.  
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1.2  基于位错机制的塑脆控制参数 

1954 年, Pugh[44]基于传统晶体金属的塑性位错

机制推导了应变 ( / )f b   及固有的断裂应力

F=Bad, 其中为应力, 和 B 分别为剪切、体积模

量, b 为 Burger 矢量, a 为材料相关参数, d 为常数. 进

而断裂应变可以表示为 F ( / )f Bad b  . 对于相同晶

格结构的材料, a/b 恒定, 从而有 F ( / )f B B    . 

Pugh[44]指出体积模量与剪切模量比 B/是衡量晶体

金属塑性能力的指标, B/越大, 材料延展性越好, 反

之, 材料表现脆性. 对于各向同性材料, 体积模量与

剪切模量比 B/与泊松比 v 存在如下对应关系:  

    2 1 3 1 2 ,B v v     (2) 

因此, 材料塑性同样可以用泊松比 v 进行表征. 需要

指出的是, 对于不同的晶格材料, 塑性除依赖于弹性

模量外, 还依赖于材料的晶格结构. 通常面心立方结

构塑性最佳, 其次为体心立方和六方晶格[45].  

随后, Rice 和 Thomson[46]基于晶体的位错理论, 

通过裂尖位错自发发射的难易程度来确定裂尖是否

发生钝化, 并提出了一个无量纲数来表征裂尖钝化

程度:  

 ,RT b   (3) 

其中 b 为 Burges 矢量、为裂纹表面能. 当 RT 较小

(RT7.5–10)且位错芯间距较大时, 对应于延性材料; 

而当 RT 较大, 位错芯间距较小时, 对应于脆性材料. 

RT 依赖于剪切模量和断裂表面能. 当增大材料的剪

切模量或减小断裂表面能时,  RT 将增大, 此时材料

位错发射将逐渐被抑制, 裂纹将以解理的形式向前

扩展.  Rice 和 Thomson 发现对于面心立方金属, 裂纹

尖端会自发发射位错形成钝化; 而对于体心立方金

属, 尖裂纹通常比较稳定, 不发射位错.  

剪切模量表征材料抵抗剪切变形能力, 体积

模量 B 或断裂表面能描述材料抵抗断裂的能力. 不

难发现, 特征参数 B/和 RT 实际上刻画了材料剪切

与断裂的相互竞争.  

1.3  基于强度的塑脆控制参数 

1967 年, Kelly 等人[47]通过晶体材料平衡裂尖场

的拉伸应力与剪应力的竞争来预测材料是发生完全脆

性破坏还是延性破坏. 他们提出当最大拉伸应力与剪

应力之比大于理想的解理剪切强度比, 即 

 0 0     (4) 

时, 材料表现为完全脆性的破坏模式. 反之, 材料的

断裂将伴随一定的塑性流动. 通过这个准则可以对

材料塑脆性进行分类. 对于面心立方金属, 0/0 非常

大, 通常大于 10, 材料在失效过程中伴随大量的塑

性流动; 对于钻石等脆性固体, 0 与0 相当, 此时材

料易于发生解理破坏, 表现完全脆性特征.  

该准则分别用理想剪切强度和理想解理强度来

表征材料剪切和解理的难易程度. 通过两者的比值

反映剪切和解理两种失效模式的竞争, 从而确定材

料最终的破坏模式和塑脆性.  

1.4  塑脆转变过程区尺寸 

除了用弹性模量比或固有强度比衡量塑脆转变

之外, Lawn 等人[48,49]针对岩石陶瓷等脆性材料建立了

表征材料由变形主导到断裂主导模式转换的特征长度 

 * 2 ,a E H  (5) 

其中为无量纲的材料参数, H 为材料硬度, H2/E 可

作为衡量材料的塑脆性指标. 当 H2/E 越大时, a*越

小, 意味着材料更容易发生断裂破坏而非塑性变形.  

最近, Gao[50]从断裂释放能出发建立了完全脆性

材料的断裂过程区尺寸 

 2
0 ,l E   (6) 

认为当材料内部的缺陷尺度小于该过程区尺寸时, 材

料对缺陷不敏感. 除了上述的过程区尺寸外, 裂纹尖

端塑性区也是衡量材料塑性好坏的一个重要指标, 其

大小可以通过断裂韧度和屈服强度( 2 2( / )c yK  )或临

界 J 积分因子等(如(1)式所示)进行表征. 塑性区越大, 

说明裂纹尖端钝化越显著. 这样可以有效抑制尖裂纹

的迅速扩展, 有利于材料的宏观塑性.  

综上可见, 对于传统晶体材料, 通常单个特征参

数已足够表征其塑脆转变.  

2  非晶合金塑脆控制参数 

非晶合金由于长程无序的结构特点, 其塑性变

形不再服从传统的位错机制. 在自由体积和热的共

同作用下, 这类材料常温条件下极易发生剪切局域

化, 形成纳米尺度的剪切带, 宏观上表现脆性. 用什

么参数来表征非晶合金的塑脆性一直以来都是该领

域研究者关注的热点.  
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2.1  弹性模量比(泊松比)与剪切模量扰动 

1975 年, Chen 等人[51]发现非晶合金的泊松比与

材料的塑性存在相关性: 高泊松比的非晶合金具有

更好的塑性. 2005 年, Lewandowski 等人[52]通过对现

有块体非晶合金弹性模量及断裂能等实验数据的深

入系统分析, 发现用以表征晶态合金的塑脆性因子

/B 同样适用于非晶合金. 通过统计非晶合金断裂能

和剪切体积模量比的规律(如图 1 圆形标记所示), 他

们发现当/B 达到某一临界值(0.41–0.43)时, 材料的

断裂能迅速下降, 材料由韧性转变为脆性. 同时, 相

比晶态合金, 非晶合金临界/B 值较高且塑脆转变更

剧烈. 通过/B 与泊松比 v 之间的对应关系, 他们进

一步得到断裂能随泊松比的变化规律(如图 1 菱形标

记所示). 泊松比越大, 材料所需要的断裂能越高, 从

而材料的韧性越好. Lewandowski 等人[52]发现非晶合

金韧脆转变对应的临界泊松比为 0.31–0.32, 在该值

附近材料的韧脆转变将非常显著. 如 Zr 基非晶合金

在高温(623 K)经不同时间退火后, 其断裂韧度迅速

下降, 而泊松比和剪切体积模量比在临界值附近, 几

乎没有变化.  

泊松比反映材料抵抗体积变形与抵抗形状变形

能力的竞争. 泊松比越大, 意味着材料抵抗形状变形

的能力越差, 从而易于发生塑性形变. 它是衡量非晶

合金塑脆性的一个重要依据[45,53–55]. 通过调节泊松 

 

 

图 1  (网络版彩图)断裂能分别随弹性模量比/B(圆形符号)
及泊松比 v (菱形符号)的变化规律(数据引自[52]) 

Figure 1  (Color online) Fracture energy changes respectively with 
ratio /B (marked by circle) and Poisson ratio v (marked by rhombus)  

(the data were referenced from [52]). 

比大小, 可以有效地改善非晶合金的塑性能力, 这在

一些非晶合金中得到了有效的实验验证[53,56,57].  

2008 年, Poon 等人[58]提出泊松比不是影响非晶

合金塑性的唯一因素, 还存在另外一个重要的参数

即剪切模量扰动. 他们认为剪切模量扰动是导致临

界泊松比变化的重要原因. 不同的非晶体系具有不

同的特征剪切模量扰动量, 从而对应于不同的临界

泊松比.  

2.2  剪切正断强度比与拉压不对称因子 

由于非晶合金断裂角偏离 45°以及断裂模式的多

样性, 传统的 Tresca, Mises 及 Mohr-Coulomb 准则均

不足以很好地表征该材料的失效行为 . Zhang 和

Eckert[23]由此提出了一个统一的拉伸断裂准则, 即: 

 2 2 2 2
0 0 1,      (7) 

其中0 为材料剪切强度 , 0 为材料拉伸断裂强度 . 

Zhang 和 Eckert 进一步指出剪切解理强度比 0 0/  控

制材料的塑脆转变及断裂模式的转换. 如图 2 所示, 

随着0/0的增大, 材料的拉伸断裂角会逐渐增大, 当

0/0 = 1 2 时, 拉伸断裂角达到 90°. 此时, 材料发

生拉伸正断. 0 0/ 0   对应于塑性较好而强度较低

的材料; 0 0/ 1 3 2 3    对应高强度材料, 如非晶合

金; 0 0/ 1 2   对应高硬度的脆性材料, 如岩石、陶

瓷等. 0 0/ 1 2   为临界转变点.  

随着对非晶合金塑性及断裂行为认识的逐步深

入, 研究者们发现非晶合金拉压载荷下呈现不同塑

性变形能力和断裂强度, 通常压缩塑性和强度高于 
 

 

图 2  (网络版彩图)拉伸断裂强度及断裂角随0/0的变化规律 
Figure 2  (Color online) The correlations of tensile fracture strength  

and angle with 0/0. 
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拉伸情况, 即所谓的“拉压不对称性”. 这种“拉压不

对称”源于非晶合金的材料微结构, 是该类材料的本

征反映, 也是非晶合金区别于晶态合金变形断裂行

为的一个重要特征. 显然, 单个控制参数不足以表征

内蕴“拉压不对称性”的非晶合金塑脆行为. 为此, 最

近 Chen 等人[14]从非晶合金的短程序结构和原子间相

互作用出发, 提出了非晶合金的统一失效准则, 即 

 2 2
0 0( ) ( ( )) 1,        (8) 

其中理想正断强度  C T
0 max 2f    ; 剪切正断强度

比 0 0 ,    表征非晶合金的内摩擦性能; 拉压强度

差异系数或 S-D 因子    C T C T
max maxf f       , 表

征材料的剪胀效应; T
max 是理想的拉伸强度, C

f 是虚

拟的理想压缩强度, 0 为理想的剪切强度. , 和 0

为相互独立的材料本征参数. 通过它们, 可以建立微

观原子结构及相互作用与宏观失效行为之间的关联.  

进一步发现, 无量纲参数和统一控制非晶合

金的断裂模式转变及塑脆行为. 这两个参数的协同

控制可以通过构造的失效图来清楚展现.  

如图 3, 单轴拉伸和压缩下的断裂角随和的
变化而变化, 拉伸载荷下断裂角变化范围为 45°–90°, 

压缩下为 45°–0°. 拉伸断裂角等值线由 45°变化到

90°, 表征材料由剪切破坏过度到准解理破坏. 压缩 
 

 

图 3  (网络版彩图)非晶合金失效模式及塑脆转变图 
拉伸和压缩破坏角随和发生变化. I–IV 分别对应拉伸载荷下的 

剪切断裂、拉伸正断, 压缩载荷下的剪切断裂和压缩劈裂[14] 
Figure 3  (Color online) Map of failure modes and ductile-brittle 
transition for metallic glasses: dependence of tensile and compressive 
failure angles on  and . I–IV correspond to shear failure and normal 
tensile fracture in tension, and shear failure and split in compression,  

respectively. 

断裂角等值线从 45°减小到 0°, 表征材料由剪切破坏

逐渐过度到劈裂. 由此, 可以统一的描述非晶合金的

四种典型的断裂模式, 即拉伸载荷下剪切断裂(I)和拉

伸正断(II), 压缩下的剪切断裂(III)和劈裂(C  0°, 

IV). 从而, 图 1 可以对应不同的非晶合金, 断裂模式分

别遵循 I 和 III, II 和 III, 及 II 和 IV(C 0°). 值得注意

的是, 当断裂角为 90°时, 非晶合金由塑性断裂变化

为理想脆性破坏, 塑脆转变临界条件为  

 (1 ) 2,    (9) 

其中表征材料内摩擦性能, 衡量剪切运动的难易

程度; (1 ) 2 表示准解理的临界条件. 两者之间

的竞争决定最终的断裂形式. 当 (1 ) 2   , 准

解理将优先于剪切失效而导致灾变性破坏. 沿着转

变线, 随着由 0 增加到 1, 对应的准解理临界值

(1 ) 2 由 1 2 减小为 0, 表明材料更容易发生理

想脆性断裂. 此时, 塑脆转变临界条件(9)更易达到. 

通过对几种典型的非晶合金的和值[17,59–63]分析发

现, 对于塑性较好的非晶合金, 如 Zr-, 和 Pd-基非晶

合金, 通常对应于较小的和值; 而脆性非晶合金, 

如 La-基非晶合金, 通常具有较大的和值. 因此, 

值越小, 材料无论是在拉伸还是压缩载荷下都表

现更好的塑性; 值的增大将提高材料的拉伸脆性及

拉压塑性差异. 参数和协同控制非晶合金的整体

塑性和断裂模式, 两者缺一不可.  

不难发现, 当忽略 S-D 效应, 不考虑非晶合金的

“拉压不对称性”, 即=0, 塑脆转变条件(9)可退化到

Zhang 和 Eckert 的拉伸断裂模式转变条件[23], 即

0 0/ 1 2   . 然而, 对于非晶合金, 由于其固有的

剪胀效应, 的作用通常是不可忽略的. 通过分析为
不同值(=0, 0.3, 0.4, 0.5, 0.6)时, 拉伸强度T和压缩

强度 C 随的变化趋势, 可以将材料划分为三类, 

即分别由主控, 和共同主控及主控. 如图 4 所

示, 当=0, 拉伸强度始终等于压缩强度(T=C)且

拉压强度随着的增大而增大, 当 21 , 达到最

大值 0 . 当 0 时, 拉伸强度T和压缩强度C随

的变化分别如图所示两簇曲线. 当=0 时, 两条曲

线重合, 此时T=C. 随着的增大, 拉压强度之间

的差距逐渐加大直至达到一个恒定值 02  . 同时, 

越大, 拉压强度的差异越大. 实际上, 注意到在晶体 
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图 4  (网络版彩图)对于不同值(=0, 0.3, 0.4, 0.5, 0.6), 拉 
压断裂强度随剪切正断强度比的变化规律 

Figure 4  (Color online) Dependence of fracture strength on  for  
different  (=0, 0.3, 0.4, 0.5, 0.6), both in tension and compression. 

合金中, 静水应力及正应力几乎不影响材料的破坏

行为, 对应 0  . 在这种情况下, 无论拉伸和压缩

载荷下, 材料都是以剪切的形式破坏, 参数几乎不

发挥作用, 对应于图 4 中的控制区. 当足够大时, 

如对于非晶合金, 静水应力或正应力在这类材料的

失效过程中起着重要的影响. 此时的作用逐渐显著, 

和共同控制材料的失效强度. 随着的进一步增

大, 拉压强度差趋于恒定, 仅依赖于和 0 的大小. 

此时, 剪胀效应发挥主导作用, 对应于陶瓷、岩石等

更加脆性的固体. 由此, 恰好说明了为什么通常单参

数足以描述晶态材料的失效行为而对非晶合金则需

要更多的控制参数.  

2.3  塑脆控制参数之间的关联 

综上可见, 非晶合金塑脆性的控制参数主要分

为两类, 一类是从弹性模量出发, 通过体积剪切模量

比或泊松比来描述材料的塑性能力; 另一类是从材

料的固有强度出发, 如剪切正断强度比和拉压强

度差异因子, 来对非晶合金的塑脆性进行表征. 实

际上, 材料的弹性模量与理论强度之间具有内在关

联. 对于晶体类固体, 通常认为材料的理论强度是材

料杨氏模量的 1/10–1/5. 而对于非晶合金, 其拉伸和

剪切理论强度一般分别约为杨氏模量的 1/10 和剪切

模量的 1/5[3]. 因此, 剪切正断强度比反映了剪切模

量与拉伸弹性模量之间的竞争, 它与体积剪切模量比

可以相互转化. 较小的值对应于较小的/B 值或较

大的泊松比, 从而反映较好的材料塑性. 当材料的拉

压强度或塑性差异较小时, 这些单一的控制参数可以

很好的描述材料的塑性能力. 而当材料的拉压不对称

性比较显著时, 此时需要考虑因子, 它描述了固有

强度或弹性模量在拉压条件下的差异. 值的增大将

导致材料更容易发生拉伸正断, 从而加剧拉压塑性的

差异 . 通常 , 当理想剪切强度远小于正断强度时

( 0)  , 剪应力主控材料的失效过程; 反之, 正应力

或静水应力将在材料的破坏过程中发挥主导作用.  

3  结论 

近百年来, 研究者们针对晶态材料的变形断裂

及塑脆转变开展了大量的研究, 并取得了重要的认

识. 从裂纹的起裂扩展, 晶体的位错滑移, 及材料强

度的竞争等出发发展了一系列材料塑脆转变理论 . 

继而, 基于这些经典的理论, 研究者们提出了针对非

晶合金塑脆转变的控制参数: (1) 剪切体积模量比或

泊松比与非晶合金的韧脆转变密切相关, /B 越小或

泊松比 v 越大, 材料塑性越好; 同时, 存在临界的/B

和 v, 对应韧脆转变. 该临界/B和 v的大小与剪切模

量扰动相关; (2) 剪切正断强度比可以有效表征材料

的塑脆断裂模式的转变, 越小, 材料越趋于塑性的

断裂模式; 当达到某一临界值时, 材料发生理想脆

性破坏. 材料塑脆转变的临界值与 S-D 因子密切相关. 

当 S-D 因子为 0, 即忽略材料的拉压不对称性时, 

1 2  . 当材料拉压不对称性较显著, 即 S-D 因子

的作用不可忽略时, 临界转变条件为 (1 ) 2   . 

越大, 材料拉伸条件下越倾向于脆性破坏, 同时拉

压塑性差异越显著. 以上两类参数本质上均描述了

材料抵抗剪切(或形状变形)和抵抗断裂(或体积变形)

两种能力的竞争.  
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Inherent parameters governing ductile-brittle transition 
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The ductile-brittle transition and its mechanism are the hot research topics in the field of material and mechanics. In 
recent hundred years, the critical conditions for cracking and the governing parameters on ductility have developed 
for crystalline solids. Metallic glasses (MGs) as an emerging class of structural materials in recent years, show a 
broad potential applications due to their excellent mechanical properties. However, the low plasticity caused by 
highly strain localization greatly restrains them from engineering application. Therefore, to clarify the plastic 
behavior and the ductile-brittle transition in MGs becomes significant. Based on the classical theories, researchers 
have developed some important conditions to predict the plasticity in MGs, by taking their inherent properties into 
account. These theories usually include single or two governing parameters. In this paper, a brief review is carried out 
on these previous work, and further the underlying correlations between these governing parameters and the physics 
behind the ductile-brittle transition are revealed. 
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