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出 版 说 明

材料是社会文明和科技进步的物质基础和先导，材料科学与能源科学、信息科学一并被列
为现代科学技术的三大支柱，其发展水平已成为一个国家综合国力的主要标志之一。教育部
颁布重新修订的《普通高等学校本科专业目录》后，为适应２１世纪人才培养需要，及时组织并
实施了面向２１世纪高等工程教育教学内容和课程体系改革计划、世界银行贷款２１世纪初高
等理工科教育教学改革项目，部分高等学校承担了其中材料科学与工程专业教学改革项目的
研究与实践。已经拓宽了专业面的材料科学与工程专业，相应的业务培养目标、业务培养要
求、主干学科、主要课程、主要实践性教学环节等都有了不同程度的变化。原有的教材已经不
能适应新专业的培养目标和教学要求，组织一套新的材料科学与工程专业系列教材已成为众
多院校的翘首之盼。武汉理工大学出版社在教育部高等学校材料科学与工程专业教学指导委
员会的指导和支持下，经过大量的调研，组织国内几十所大学材料科学与工程学科的知名教授
组成“普通高等学校材料科学与工程类专业新编系列教材编审委员会”，共同编写了这套系列
教材。

本套教材的主、参编人员及编委会顾问，遵照教育部材料科学与工程专业教学指导委员会
的有关会议及文件精神，经过充分研讨，决定首批编写出版１４种主干课程的教材，以尽快满足
全国众多院校的教学需要，以后再根据专业方向的需要逐步增补。本套新编系列教材的编写
具有以下特色：

教材体系体现人才培养目标———本套系列教材的编写体现了高等学校材料科学与工程专
业的人才培养目标和教学要求，从整体上考虑材料科学与工程专业的课程设置和各门课程的
内容安排，按照教学改革方向要求的学时统一协调与整后合，组成一套完整的、各门课程有机
联系的系列化教材。本套教材的编写除正文以外，还增加了本章内容提要、本章小结、思考题
与习题等内容，以使教材既适合于教学需要，又便于学生自学。

教材内容反映教改成果———本套系列教材的编写坚持“少而精”的原则，紧跟教学内容和
课程体系改革的步伐，教材内容注重更新，反映教学改革的阶段性成果，以适应２１世纪材料科
学与工程专业人才的培养要求。本套系列教材的编写中，凡涉及材料科学与工程学科的技术
规范与标准，全部采用国家最新颁布实施的技术规范和标准。

教材出版实现立体化———本套教材努力使用和推广现代化的教学手段，实现立体化出版，
凡具备条件的课程都将根据教学需要，及时组织编写、制作和出版相应的电子课件或教案，以
适应教育方式的变革。

本套教材是在教育部颁布实施重新修订的本科专业目录后，组织全国多所高等学校材料
科学与工程学科的具有丰富教学经验的教授们共同编写的一套面向新世纪、适应新专业的全
新的系列教材。能够为新世纪我国材料科学与工程专业的教材建设贡献微薄之力，自是我们
应尽的责任和义务，我们感到十分欣慰。然而，正因其为一套开创性的系列教材，尽管我们的
编审者、编辑出版者夙兴夜寐、尽心竭力，不敢稍有懈怠，它仍然还会存在缺点和不足。嘤其鸣
矣，求其友声，我们诚恳希望选用本套教材的广大师生在使用过程中给我们多提宝贵的意见和
建议，以便我们不断修改、完善全套教材，共同为我国高等教育事业的发展作出贡献。

武汉理工大学出版社



《材料科学基础》作者简介

　　张联盟　男，１９５５年出生，博士，现任武汉理工大学材料学科首席教授，博士生导
师、副校长，享受国务院政府津贴。１９７８年毕业于武汉理工大学复合材料专业，１９８６年获得硕
士学位，１９９６年获得日本东北大学材料学博士学位。兼任中国硅酸盐学会特种陶瓷分会副理
事长、湖北省硅酸盐学会理事长、教育部材料科学与工程专业教学指导委员会副主任委员（无
机非金属材料工程专业分委员会主任委员）、国际梯度材料学术顾问委员会委员等。

主要研究领域与学术成就：从事无机非金属材料、梯度功能材料以及复合新技术的研究与
开发，１９９４年至今，多次担任梯度功能材料国内外学术会议主席，入选国家“百千万人才工程”
第一、二层次人选。先后主持国家自然科学基金、国家８６３高技术计划、国家军工配套项目等

３０余项科研项目。发表学术论文３００余篇，其中１５０余篇被ＳＣＩ收录，出版著作７部，获得国
家专利７项。先后获得“湖北省自然科学一等奖”等学术奖励５项以及“优秀留学回国人员”、
“湖北省有突出贡献专家”等光荣称号。

主持国家级、省级教学改革项目４项，获得国家级教学成果二等奖１项、省级教学成果一
等奖２项，主编“十五”、“十一五”国家级规划教材２部。担任“材料科学基础”国家级精品课负
责人、“材料科学与工程”国家级实验教学示范中心主任、“材料科学与工程专业”国家级教学团
队带头人。

黄学辉　男，１９６２年１０月出生，现任武汉理工大学三级教授，材料科学与工程学院
院长助理。１９８４年毕业于武汉理工大学材料科学专业，毕业后留校，从事材料科学与工程专
业的教学与科研工作至今。是“材料科学基础”国家级精品课程、“材料科学与工程专业”国家
级教学团队、“材料科学与工程”国家级特色专业等教育部教学质量工程建设项目执行负责人
和骨干成员。

主要研究领域与学术成就：从事多孔材料制备及其功能效应、梯度复合材料领域的研究。
在国内外学术刊物上发表学术论文４０余篇，被ＳＣＩ、ＥＩ、ＩＳＴＰ收录７篇次；获得湖北省科技进
步奖３项；已授权国家发明专利４项。主持或参加教育部世行贷款、教育部“十五”教育科学规
划课题、湖北省高等教育教学改革等项目１５项，获得湖北省高等教育教学改革成果一等奖１
项。主编教育部高等教育百门精品课程教材建设计划立项研究项目教材、普通高等教育“十一
五”国家级规划教材《材料科学基础》１部，《无机材料科学基础》１部；参编普通高等教育“十五”
国家级规划教材《材料学》、《材料科学与工程基础》、《无机非金属材料实验》等教材３部。

主要讲授本科生课程：“无机材料物理性能”、“非晶态科学导论”、“无机材料物理化学”、
“材料化学”和“材料科学基础”等；主要讲授研究生课程：“高等材料化学”、“晶体化学”和“材料
动力学”等。

宋晓岚　女，１９６４年４月出生，湖南省长沙市人，博士，现任中南大学教授，资源加工
与生物工程学院副院长。教育部高校青年骨干教师，湖南省高校青年骨干教师，湖南省新世纪

１２１人才工程（第二层次）入选者。
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主要研究领域与学术成就：从事高性能无机功能材料的研究和开发，材料结构研究与性能
表征、纳米材料合成与制备、纳米组装与纳米分散、化学机械抛光、矿物材料加工及复合材料制
备。主持或参与国家军工配套、国家自然科学基金、国家计委、教育部高校青年骨干教师基金、
湖南省自然科学基金，湖南省重点科技攻关、湖南省普通高校青年骨干教师基金等２０余项科
研课题，获得省（部）级科技奖励５项。在国内外学术刊物和国际会议上发表论文７０余篇，被

ＳＣＩ、ＥＩ和ＩＳＴＰ收录３２篇；申请国家发明专利９项，其中授权３项；出版著作１９部。
主要讲授本科生课程：“无机材料科学基础”、“无机材料工艺学”、“无机材料物理性能”、

“纳米材料”和“硅酸盐工厂设计及ＣＡＤ技术”等；主讲研究生课程：“固体材料化学”、“材料合
成与制备”、“微电子材料及加工”和“非晶态材料”等。

２



前　　言
（第２版）

　　《材料科学基础》为教育部高等教育百门精品课程教材建设计划立项研究项目教材，是普
通高等教育“十一五”国家级规划教材，是配合“材料科学基础”国家级精品课程（２００５年）建设
编写的教材。该教材是根据国家教育部“无机非金属材料工程专业规范”的知识领域、知识单
元要求，参阅“材料科学与工程专业规范”要求，为满足材料科学与工程一级学科办学的学科基
础课教学的实际需要编写的。主要从一级学科层次阐述材料的组成与结构、制备与加工、性
质、使用性能等材料科学与工程主要要素之间的相互关系及其制约规律。

本教材于２００４年８月出版第１版后，经过许多兄弟院校广大师生近四年的教学使用，结
合高等教育材料科学与工程专业教学改革所取得的阶段性成果，吸取广大读者反馈的意见，经
过修订后于２００８年８月出版第２版。关于本教材多媒体教学课件的阅读与获取，请读者访问
武汉理工大学国家级精品课程《材料科学基础》网站（ｈｔｔｐ：／／２０２．１１４．８８．５４／ｎｅｗ／ｊｗ０３／ｉｎ
ｄｅｘ．ｈｔｍ）。

教材编写的宗旨在于：
尽力融合二级学科———无机非金属材料、金属材料、高分子材料等材料共性科学原理和方

法，构建一级学科层次上阐述材料结构（包含电子结构、空间质点排列、显微结构或相结构等结
构层次）、性质、性能相互关系以及静态、动态条件下解决材料设计、制备、加工等相关工程问题
的科学基础；

在建立材料领域科学基础的同时，通过科学思维方法的训练，全面培养学生运用科学原理
解决实际问题的工程能力；

通过教材内容的精选与组织，培养材料工作者既注重材料研究与开发的基础研发过程，又
重视材料加工与服役中的性能变化及环境行为效应等材料使用过程的综合素质，使学生成为
能够理解并调控材料开发服役消亡的整个材料循环过程的综合型人才。

教材编写的特色如下：

１在知识体系构建方面，教材内容较全面地涵盖了一级学科的基本内容。如阐述晶体微
观结构时，涵盖了金属、无机非金属、高分子等典型材料的结构，既阐述不同材料结构上的共
性，又突出地阐述无机非金属材料的个性。在相平衡内容组织上，既突出无机非金属材料多相
之间的平衡关系，又兼顾金属材料间的平衡问题；既描述热力学平衡状态下的问题，又兼顾非
平衡条件下的显微结构形成。

２在内容组织方面，教材注重科学原理，强化工程意识。全书内容共性突出，个性分明，
以材料制备及加工过程中的科学原理及共性规律为主线，兼顾材料服役中的环境行为效应，使
科学和工程融为一体。

３在知识推介方面，教材突出认识论的规律性。遵循从理想到实际、从规则到不规则、从
静态到动态、从宏观到微观再到宏观的原则，循序渐进地介绍材料的组成、制备、结构、性质与
性能的相依性。

４在科学与工程能力培养方面，教材突出了科学思维方法和工程能力的培养。在例题、



习题选材及组织方面，注重科学的创新的思维方法的培养，强化解决工程问题的能力。

５在结构体例的编排方面，教材突出了新颖性与可读性。教材适应面广，既适应于材料
科学与工程一级学科本科学科基础课程教学使用，亦可作为相关专业工程技术人员的参考书。

由于本教材是根据国家教育部“材料科学与工程专业规范”的知识领域、知识单元编写的，
其知识体系较为全面，不同的二级学科专业（应用研究型、技术型）在使用本教材时，可根据即
将出台的专业规范的具体要求，在学时数、讲授内容及深度等方面有所取舍。

本书由武汉理工大学张联盟、黄学辉、中南大学宋晓岚等教授编写。具体编写分工如下：
武汉理工大学张联盟编写第１章、第１１章、第１２章；武汉理工大学黄学辉编写第２章、第３
章、第７章、第８章、第９章、第１０章；中南大学宋晓岚编写第４章、第５章、第６章；全书由武
汉理工大学黄学辉教授负责全书统稿及例题、习题择选。

本书的编写工作得到了武汉理工大学材料科学与工程学院材料科学系全体教师的极大关

注，尤其是材料科学基础课程教学团队的顾少轩、张枫、雷丽文、戴英、刘曰利、祝振奇等教师给
予了无私的帮助，作者在此表示衷心的感谢。本书的顺利出版，得到了武汉理工大学出版社的
大力支持，田道全副编审、徐秋林副编审为本书的编辑出版付出了辛勤的劳动，作者在此表示
衷心的感谢。

既然本书是教育部高等教育百门精品课程建设计划立项研究项目的结晶，理所当然，其编
写工作也是一种探索，加上编者学识水平有限，书中的不足与不妥之处在所难免，恳请阅读本
书的广大师生及学者给予批评指正。

作　者 　
２００８年８月

·２· 材料科学基础
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材 料 引 言

本章提要

材料是人类社会赖以生存的物质基础和科学技术发展的技术先导，本章主要从材料
科学与工程一级学科的层次上阐述材料的分类方法，了解材料组成、结构、性质、工艺及其
与环境的关系。认识材料的基本性质，了解材料的基本用途及其在使用中的环境行为效
应，掌握选择材料的基本原则，建立起对材料的感性认识。

材料的种类繁多，发展也非常迅速，但人们可以根据材料的基本组成、材料的性质特征、材
料存在的状态、材料的物理性质、材料的物理效应、材料的用途等对材料进行分类。

１．１　材 料 类 型

材料按其化学作用（或基本组成）分为金属材料、无机非金属材料、高分子材料（聚合物）和
复合材料四大类。

１．１．１　金属材料

金属材料是由元素周期表中的金属元素组成的材料。可分为由一种金属元素构成的单质
（纯金属），由两种或两种以上的金属元素或金属与非金属元素构成的合金。合金又可分为固
溶体和金属间化合物。

在１０３种元素中，除 Ｈｅ、Ｎｅ、Ａｒ等６种惰性元素和Ｃ、Ｓｉ、Ｎ等１６种非金属元素外，其余

８１种为金属元素。在金属元素中有Ｌｉ、Ｎａ、Ｋ、Ｃａ等１６种碱金属和碱土金属，Ｂｅ、Ｍｇ、Ａｌ等３
种轻金属，Ｆｅ、Ｃｏ、Ｎｉ、Ｍｎ等４种铁族金属，Ｚｎ、Ｃｄ、Ｓｎ、Ｓｂ等１２种易熔金属，Ｗ、Ｍｏ、Ｖ、Ｔｉ等

１１种难熔金属，Ｃｕ、Ａｇ、Ａｕ、Ｐｔ等９种贵金属，Ｃｅ、Ｌａ、Ｎｄ等１６种稀土金属，Ｕ、Ｔｈ、Ｐａ、Ｐｕ等

１５种铀族金属。除 Ｈｇ之外，单质金属在常温下呈现固体形态，外观不透明，具有特殊的金属
光泽及良好的导电性和导热性。在力学性质方面，具有较高的强度、刚度、延展性及耐冲击性。
金属主要使用于结构或承载方面。纯金属一般使用的不多，很多情况下使用的是合金。

合金是由两种或两种以上的金属元素，


或金属元素与非金属元素形成的具有金属特性的

新物质


。由于合金具有金属特征，故广义地称为金属。合金的性质与组成合金的各个相的性
质有关，同时也与这些相在合金中的数量、形状及分布有关。


当合金的晶体结构保持溶剂组元

的晶体结构时，这种合金称为一次固溶体或端际固溶体，简称为固溶体


。根据溶质原子在溶剂
晶体结构中的位置，一次固溶体可分为置换固溶体和间隙固溶体。在置换固溶体中，溶质原子
位于溶剂晶体结构的晶格格点上；在间隙固溶体中，溶质原子位于溶剂晶体结构的晶格间隙。



溶质原子在固溶体中的分布可以是随机的，即呈统计分布；也可以是部分有序或完全有序，在
完全有序固溶体中，异类原子趋于相邻，这种结构亦称为超点阵或超结构。此外，合金中溶质
原子还可能形成丛聚，即同类原子趋于相邻。丛聚可以呈随机弥散分布。事实上，实验中还没
有见到溶质原子成完全随机分布的固溶体。因此，只能在宏观尺度上认为处于热力学平衡态
的固溶体是真正均匀的，而原子尺度上并不要求它也是均匀的。不同类型固溶体中原子排列
情况示于图１．１。

图１．１　不同类型固溶体中原子排列示意图
（ａ）随机置换固溶体；（ｂ）有序置换固溶体；（ｃ）随机间隙固溶体；（ｄ）固溶体中的溶质丛聚

金属元素与其他金属元素或非金属元素之间形成合金时，除固溶体外，还可能形成金属间
化合物。金属间化合物可分为三类，即由负电性决定的原子价化合物（简称价化合物）、


由电子

浓度决定的电子化合物（亦称为电子相）以及由原子尺寸决定的尺寸因素化合物


。除了这三类
由单一因素决定的典型金属间化合物外，还有许多金属间化合物，其结构由两个或多个因素决
定，称之为复杂化合物。

价化合物是指符合原子价规则的化合物，也就是正负离子通过电子的转移（离子键）和
（或）电子的共用（共价键）而形成稳定的８电子组态的ｎｓ２ｎｐ６的化合物。

按照结合键的性质，价化合物可分为离子化合物、共价化合物和离子共价化合物


。在离
子共价化合物中，价电子既没有从正离子转到负离子，也不是位于两种离子的中间位置，而是
偏向于（或更接近于）一种离子。

按照价电子是否都是键合电子，又可将价化合物分为正常价化合物和一般价化合物，


前者

的价电子都是键合电子，后者只有部分价电子是键合电子


。因此，对于化学式ＣｍＡｎ 的正常价
化合物，由于ｍ个阳离子（正离子Ｃａｔｉｏｎ）Ｃ的价电子必须恰好补足ｎ个阴离子（负离子Ａｎｉ
ｏｎ）Ａ的８电子壳层，故有：

ｍｅＣ ＝ｎ（８－ｅＡ） （１．１）
式中ｅＣ 和ｅＡ 分别是非电离态的Ｃ与Ａ的价电子数。式（１．１）是正常价化合物的价电子方程，
它决定了正常价化合物的可能的ｍ、ｎ值。

对于化学式ＣｍＡｎ 的一般价化合物，由于ｍ个阳离子提供给ｎ个阴离子的键合电子数必
须等于ｎ个阴离子为补足成８电子层所需要的电子数，故其价电子方程为：

ｍ（ｅＣ－ｅＣＣ）＝ｎ（８－ｅＡ－ｅＡＡ） （１．２）
式中ｅＣＣ是留在每个阳离子上的平均价电子数，包括非键合电子和形成 Ｃ Ｃ 键的电子，它们
是不形成 Ｃ Ａ 键的。ｅＡＡ则是每个阴离子由于阴离子之间形成共价键而获得的平均价电子
数，这些价电子也是不参与 Ｃ Ａ 键的。

由式（１．１）和式（１．２）不难看出，正常价化合物只是一般价化合物的特殊情形，即ｅＡＡ＝ｅＣＣ＝０
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的情形。若化合物中ｅＣＣ很大，则称为多阳离子化合物。若ｅＡＡ很大，则称为多阴离子化合物。
正常价化合物一般是由周期表中相距较远、电化学性质相差较大的两元素所形成


。其特
点是元素化合符合一般化合物的原子价规律，成分固定，并可用化学式表示，如，Ｍｇ２Ｓｉ、

Ｍｇ２Ｓｎ、Ｍｇ２Ｐｂ等。由于价化合物的结合键主要是离子键和（或）共价键，故这类化合物主要
呈现非金属性质或半导体性质。即正常价化合物一般具有较高的硬度和脆性，在合金中如能
弥散分布在固溶体基体上，将使合金得到强化。正常价化合物在合金中数量较少。

电子化合物（亦称为电子相或 ＨｕｍｅＲｏｔｈｅｒｙ化合物）是指具有一定（或近似一定）
的电子

浓度值，且结构相同或密切相关的相


。电子化合物中各元素不按正常的化合价规律化合，而按
价电子数与原子数的一定比值（即一定的电子浓度）化合。电子化合物中一定的电子浓度对应
有一定的晶格类型。例如，当电子浓度为３／２时，形成具有体心立方结构的电子化合物，称为

β相，如ＣｕＺｎ、ＦｅＡｌ、ＮｉＡｌ等；当电子浓度为２１／１３时，形成具有复杂立方结构的电子化合物，
称为γ相，如Ｃｕ５Ｚｎ８、Ｃｕ３１Ｓｎ８等；当电子浓度为７／４时，形成具有密排六方结构的电子化合
物，称为ε相，如ＣｕＺｎ３、Ｃｕ３Ｓｎ等。

价电子浓度为３／２的电子相有三种可能结构，即ＢＢＣ结构（β相）、复杂立方的βＭｎ结构
（μ相）和密排六方结构（ζ相）。这表明，即使对电子相，其电子浓度ｅ／ａ（合金中价电子数与原
子数之比）也不是决定结构的惟一因素。一般来说，Ｂ族元素的价越高、尺寸越小以及温度越
低，均越有利于ζ或μ相的形成，而不利于β相的形成。大多数典型的电子相都出现在较宽的
浓度范围内。以ＣｕＺｎ系为例，β相的最大固溶范围为３６％～５５％Ｚｎ（ｍｏｌ％），γ相为５７％～
７０％Ｚｎ（ｍｏｌ％），ε相为７８％～８６％Ｚｎ（ｍｏｌ％）。因此，电子相是典型的金属间化合物而不是
化学意义上的化合物，将它表示成具有特定的ｅ／ａ值的化学式并没有多大意义。

电子化合物具有高的硬度，但塑性差，是合金中重要的强化相。电子化合物常见于有色金
属合金中。

尺寸因素化合物的晶体结构主要取决于组成元素的原子半径比


。它包括两类，一类是由
金属与金属元素形成的密排相，另一类是金属与非金属元素形成的间隙相。

密排相分为几何密排相（ＧＣＰ相）和拓扑密排相（ＴＣＰ相


）。几何密排相是由密排原子面
（ＦＣＣ晶体中｛１１１｝面或ＣＰＨ晶体中｛００１｝面）按一定次序堆垛而成的结构。堆垛次序可以有
多种，如ＡＢＣＡＢＣ…（ｃ型），ＡＢＡＢＡＢ…（ｈ型），ＡＢＣＡＣＢ…（ｃｃｈ型）等。ＧＣＰ相中近邻原子
彼此相切，配位数为１２，结构中有两种间隙，四面体间隙和八面体间隙。

拓扑密排相是由密排四面体按一定次序堆垛而成的结构。每个四面体的４个顶点均被同
一种原子占据，且彼此相切。不同种类原子所占的四面体，其大小和形状不相同，可以是规则
的，也可以是不规则的。三种典型的拓扑密排相分别为ｌａｖｅｓ相、σ相和Ｃｒ３Ｓｉ（即Ａｌ５）相。

间隙化合物（或间隙相）是由原子半径较大的过渡金属元素（Ｆｅ、Ｃｒ、Ｍｎ、Ｍｏ、Ｗ、Ｖ等）


和

原子半径较小的非（准）金属元素（Ｈ、Ｂ、Ｃ、Ｎ、Ｓｉ等）形成的金属间化合物


。在这种化合物中非
（准）金属原子是位于金属结构的间隙中。因为ＧｕｎｎａｒＨｇｇ对这类化合物进行过系统的研
究，故间隙相也称 Ｈｇｇ相。

间隙相可分为简单间隙相和复杂间隙相两类，由非（准）金属元素Ｘ与过渡族金属元素 Ｍ
原子半径比ｒＸ／ｒＭ 所决定。

当ｒＸ／ｒＭ≤０．５９时，形成结构简单的间隙相，并具有简单的化学式 ＭＸ，Ｍ２Ｘ、Ｍ４Ｘ和

ＭＸ２，如ＴｉＣ、ＷＣ、ＶＣ等。
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当ｒＸ／ｒＭ＞０．５９时，形成结构复杂的间隙相，其典型化学式为 Ｍ３Ｃ、Ｍ２３Ｃ６ 和 Ｍ６Ｃ，但也
可有少数其他类型如 Ｍ７Ｃ３等。这里 Ｍ可以是一种金属元素，如Ｆｅ３Ｃ，也可以是两种或多种
金属元素，如（Ｆｅ、Ｍｎ）３Ｃ，（Ｆｅ、Ｃｒ）３Ｃ等。后两种化合物可以看成是 Ｍｎ、Ｃｒ置换部分Ｆｅ原子
而固溶在Ｆｅ３Ｃ中。

间隙化合物特别是简单的间隙化合物具有很高的熔点和硬度，而且十分稳定，是合金的重
要强化相。例如，碳钢中的Ｆｅ３Ｃ能够显著提高钢的强度和硬度。

【例１．１】　电子仪表内不同元件之间需要用材料连接起来，以实现各个元件的功能试考
虑选择何种材料是恰当的？

【解】　不同元件之间的连接材料必须是导电性良好的材料，否则会导致电信号的衰减，因
此，应该选取金属作为不同元件之间的连接材料。铜、铝、金或银都能满足上述要求。实际应
用中为了避免短路或放电，必须考虑金属导线与电子仪表其余部分的绝缘。陶瓷涂层是极好
的绝缘体，然而太脆，导线一旦弯曲，陶瓷涂层极易脱落。因此必须选择具有良好绝缘特性，同
时又兼具良好延展性的聚合物或塑料作为绝缘体。或者通过印刷电路或集成电路实现不同元
件之间的合理连接。

【点评】　这个简单问题涉及不同材料基本特性等科学问题，又涉及材料选择、材料应用的
工程化问题，是科学和工程的紧密结合。

１．１．２　无机非金属材料

无机非金属材料是由硅酸盐、铝酸盐、硼酸盐、磷酸盐、锗酸盐等原料和（或）氧化物、氮化
物、碳化物、硼化物、硫化物、硅化物、卤化物等原料经一定的工艺制备而成的材料，是除金属材
料、高分子材料以外所有材料的总称。它与广义的陶瓷材料有等同的含义。无机非金属材料
种类繁多，用途各异，目前还没有统一完善的分类方法。一般将其分为传统的（普通的）和新型
的（先进的）无机非金属材料两大类。

传统的无机非金属材料主要是指由ＳｉＯ２及其硅酸盐化合物为主要成分制成的材料，


包括

陶瓷、玻璃、水泥和耐火材料等


。此外，搪瓷、磨料、铸石（辉绿岩、玄武岩等）、碳素材料、非金属
矿（石棉、云母、大理石等）也属于传统的无机非金属材料。新型无机非金属材料是用氧化物


、

氮化物、碳化物、硼化物、硫化物、


硅化物以及各种无机非金属化合物经特殊的先进工艺制成的

材料


。主要包括先进陶瓷、非晶态材料、人工晶体、无机涂层、无机纤维等。
陶瓷按其概念和用途不同，可分为两大类，即普通陶瓷和特种陶瓷


。普通陶瓷即传统陶
瓷，是指以粘土为主要原料与其他天然矿物原料经过粉碎混练、成型、煅烧等过程而制成的各
种制品。包括日用陶瓷、卫生陶瓷、建筑陶瓷、化工陶瓷、电瓷以及其他工业用陶瓷。特种陶瓷
是用于各种现代工业及尖端科学技术领域的陶瓷制品，包括结构陶瓷和功能陶瓷。结构陶瓷
主要用于耐磨损、高强度、耐高温、耐热冲击、硬质、高刚性、低膨胀、隔热等场所。功能陶瓷主
要包括电磁功能、光学功能、生物功能、核功能及其他功能的陶瓷材料。

常见高温结构陶瓷包括：高熔点氧化物、碳化物、硼化物、氮化物、硅化物。功能陶瓷包括
装置瓷（即电绝缘瓷）、电容器陶瓷、压电陶瓷、磁性陶瓷（又称为铁氧体）、导电陶瓷、超导陶瓷、
半导体陶瓷（又称为敏感陶瓷）、热学功能陶瓷（热释电陶瓷、导热陶瓷、低膨胀陶瓷、红外辐射
陶瓷等）、化学功能陶瓷（多孔陶瓷载体等）、生物功能陶瓷等。

根据陶瓷坯体结构及其基本物理性能的差异，陶瓷制品可分为陶器和瓷器。陶器包括粗
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陶器、普陶器和细陶器。陶器的坯体结构较疏松，致密度较低，有一定吸水率，断口粗糙无光，
没有半透明性，断面呈面状或贝壳状。瓷器包括炻瓷器、普通瓷器和细瓷器。相对于陶器而
言，瓷器的坯体结构较致密，吸水率≤３％，普通瓷器（特别是薄的瓷器）具有一定透光性。

玻璃是由熔体过冷所制得的非晶态材料


。根据其形成网络的组分不同可分为硅酸盐玻
璃、硼酸盐玻璃、磷酸盐玻璃等，其网络形成剂分别为ＳｉＯ２、Ｂ２Ｏ３和Ｐ２Ｏ５。习惯上玻璃态材料
可分为普通玻璃和特种玻璃两大类。普通玻璃是指采用天然原料，能够大规模生产的玻璃。
普通玻璃包括日用玻璃、建筑玻璃、微晶玻璃、光学玻璃和玻璃纤维等。特种玻璃（亦称为新型
玻璃）是指采用精制、高纯或新型原料，通过新工艺在特殊条件下或严格控制形成过程制成的
一些具有特殊功能或特殊用途的玻璃。特种玻璃包括ＳｉＯ２含量在８５％以上或５５％以下的硅
酸盐玻璃、非硅酸盐氧化物玻璃（硼酸盐、磷酸盐、锗酸盐、碲酸盐、铝酸盐及氧氮玻璃、氧碳玻
璃等）、非氧化物玻璃（卤化物、氮化物、硫化物、硫卤化物、金属玻璃等）以及光学纤维等。根据
用途不同，特种玻璃分为防辐射玻璃、激光玻璃、生物玻璃、多孔玻璃、非线性光学玻璃和光纤
玻璃等。

水泥是指加入适量水后可成塑性浆体，既能在空气中硬化又能在水中硬化，并能够将砂


、
石等材料牢固地胶结在一起的细粉状水硬性材料


。水泥的种类很多，按其用途和性能可分为
通用水泥、专用水泥和特性水泥三大类。通用水泥为大量土木工程所使用的一般用途的水泥，
如硅酸盐水泥、普通硅酸盐水泥、矿渣硅酸盐水泥、火山灰质硅酸盐水泥、粉煤灰硅酸盐水泥和
复合硅酸盐水泥等。专用水泥指有专门用途的水泥，如油井水泥、砌筑水泥等。特性水泥则是
某种性能比较突出的一类水泥，如快硬硅酸盐水泥、抗硫酸盐硅酸盐水泥、中热硅酸盐水泥、膨
胀硫铝酸盐水泥、自应力铝酸盐水泥等。

按其所含的主要水硬性矿物，水泥又可分为硅酸盐水泥、铝酸盐水泥、硫铝酸盐水泥、氟铝
酸盐水泥以及以工业废渣和地方材料为主要组分的水泥。目前水泥品种已达一百多种。

耐火材料是指耐火度不低于１５８０℃的无机非金属材料


。它是为高温技术服务的基础材
料。尽管各国对其定义不同，但基本含义是相同的，即耐火材料是用作高温窑炉等热工设备的
结构材料，以及用作工业高温容器和部件的材料，并能承受相应的物理化学变化及机械作用。

大部分耐火材料是以天然矿石（如耐火粘土、硅石、菱镁矿、白云母等）为原料制造的。采
用某些工业原料和人工合成原料（如工业氧化铝、碳化硅、合成莫来石、合成尖晶石等）制备耐
火材料已成为一种发展趋势。耐火材料种类很多，通常按其共性与特性划分类别。其中按材
料化学矿物组成分类是一种常用的基本分类方法。也常按材料的制造方法、材料的性质、材料
的形状尺寸及应用等来分类。

按矿物组成可分为氧化硅质、硅酸铝质、镁质、白云石质、橄榄石质、尖晶石质、含碳质、含
锆质耐火材料及特殊耐火材料；按其制造方法可分为天然矿石和人造制品；按其形状可分为块
状制品和不定形耐火材料；按其热处理方式可分为不烧制品、烧成制品和熔铸制品；按其耐火
度可分为普通、高级及特级耐火制品；按化学性质可分为酸性、中性及碱性耐火材料；按其密度
可分为轻质及重质耐火材料。按其制品的形状和尺寸可分为标准砖、异型砖、特异型砖、管和
耐火器皿等。还可按其应用分为高炉用、水泥窑用、玻璃窑用、陶瓷窑用耐火材料等。

硅质耐火材料是指以ＳｉＯ２为主要成分的耐火材料


。主要制品有硅砖，不定形硅质耐火材
料及石英玻璃制品。

硅质耐火材料为典型的酸性耐火材料。其矿物组成：主晶相为鳞石英和方石英，基质为石

·５·１．１　材 料 类 型



英玻璃相。硅质耐火材料对酸性炉渣抵抗能力强，但受碱性渣强烈侵蚀；荷重软化温度高；残
余膨胀保证了砌筑体具有良好的气密性和结构强度；耐磨、导热性好；热稳定性低，耐火度不
高，因此限制了其广泛的应用。硅砖主要用于焦炉、玻璃熔窑、酸性炼钢炉及其热工设备。

镁质耐火材料是指以镁石作原料，以方镁石（ＭｇＯ）为主要矿物组成，ＭｇＯ含量在８０％～
８５％以上的耐火材料


。镁质耐火材料属碱性耐火材料，抵抗碱性物质的侵蚀能力较好，耐火度
很高，是炼钢碱性转炉、电炉、化铁炉、许多有色金属火法冶炼中使用最广泛且最重要的一类耐
火材料。也是玻璃蓄热室、水泥窑和陶瓷窑炉高温带常用的耐火材料。

熔铸耐火材料指原料及配合料经高温熔化后浇铸成一定形状的制品。配合料的熔融方法
有电熔法和铝热法两种。电熔法即在电弧炉或电阻炉中熔化配合料。铝热法是利用铝热反应
（２Ａｌ＋Ｆｅ２Ｏ →３ ２Ｆｅ＋Ａｌ２Ｏ３＋Ｑ）放出的热量将配合料熔化。电熔法是目前生产熔铸耐火
材料的主要方法。

熔铸耐火制品的种类很多，目前应用最为广泛的是熔铸锆刚玉砖。其他熔铸制品有熔铸
莫来石砖、熔铸锆莫来石砖；熔铸刚玉砖、镁质、尖晶石及橄榄石质等熔铸制品。熔铸制品与烧
结法制品相比，有以下特点：制品很致密，气孔少，密度大；机械强度高；高温结构强度大；导热
性高，抗渣性好。

轻质耐火材料是指气孔率高、体积密度低、热导率低的耐火材料


。轻质耐火材料的特点是
具有多孔结构（气孔率一般为４０％～８５％）和高的隔热性。


不定形耐火材料是由合理级配的粒状和粉状料与结合剂共同组成的不经成型和烧成而直

接供使用的耐火材料


。通常，把构成此种材料的粒状材料称为骨料，把粉状料称为掺合料，把
结合剂称为胶结剂。这类材料无固定外形，可制成浆状、泥膏状和松散状，因而也统称为散状
耐火材料。用此种耐火材料可构成无接缝的整体构筑物，故也称为整体耐火材料。不定形耐
火材料的种类很多，可依所用耐火材料的材质分类，也可按所用结合剂的品种分类。

含碳耐火材料是指以碳化物为主要组成的耐火材料，属中性耐火材料。其中，以无定形碳
为主要组成的称为碳素耐火材料；以结晶型石墨为主要组成的称为石墨耐火材料；以ＳｉＣ为主
要组成的称为碳化硅耐火材料。

【例１．２】　日常生活中使用的茶杯、餐具是什么材料制作的？材料具有何种性能才能够
满足使用要求？

【解】　细心观察，茶杯、餐具大多数是用陶瓷材料或塑料制作的。陶瓷或聚合物材料导热
性差，是极好的绝热材料，使用中不易烫伤使用者。金属因其良好的导热性会使茶杯烫手，所
以很少用金属作茶杯。但是金属经过双层真空加工后，辅之以聚合物材料，可以制成经久耐用
的旅行杯。一次性使用的多孔聚苯乙烯杯子，因其中含有大量密闭性孤立气孔，进一步改善了
绝热性。

【点评】　根据预计性能设计、制造、应用材料是材料科学与工程的最终目标。同种材料经
过不同的加工处理后，其使用性能可以发生很大变化。科学无限，只要勇于探索，材料的使用
性能尽在不断扩展之中。

１．１．３　有机高分子材料（聚合物）

高聚物是由一种或几种简单低分子化合物经聚合而组成的分子量很大的化合物


。高聚物
的种类繁多，性能各异，其分类的方法多种多样。按高分子材料来源分为天然高分子材料和合
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成高分子材料；按材料的性能和用途可将高聚物分为橡胶、纤维、塑料和胶粘剂等。
橡胶的特点是室温弹性高，即使在很小的外力作用下，也能产生很大的形变（可达

１０００％），外力去除后，能迅速恢复原状。其弹性模量小，为１０５～１０４Ｐａ。常用的橡胶有天然
橡胶（异戊橡胶）、丁苯橡胶、顺丁橡胶（聚丁二烯）、乙丙橡胶和硅橡胶等。

纤维的弹性模量较大，为１０９～１０１０Ｐａ。受力时，形变小，一般不超过２０％。纤维大分子
沿轴向作规则排列，其长径比较大，在较广的温度范围（－５０℃～１５０℃）内，机械性能变化不
大。常用的合成纤维有尼龙、涤纶、腈纶和维尼纶等。

塑料的弹性模量介于橡胶和纤维之间，为１０７～１０８Ｐａ。温度稍高些，受力形变可达百分
之几至几百。有些塑料的形变是可逆的，有些塑料的形变是永久的。塑料的粘度、延展性和弹
性模量都与温度有直接的关系，反映出塑性行为。

根据塑料受热时行为的不同，又将其分为热塑性和热固性塑料两类。前者受热时可以塑
化和软化，冷却时则凝固成型，再加热又可塑化软化。聚乙烯、聚氯乙烯和聚碳酸酯等都属于
此类；后者在受热时可塑化和软化，并通过化学反应，使之固定成型，但冷却后不能再加热软
化，酚醛塑料和脲醛塑料就属此类。

塑料、橡胶和纤维三类聚合物有时很难严格划分。例如，聚氯乙烯是典型的塑料，但也可
抽丝成纤维；氯纶配入适量的增塑剂，可制成类似橡胶的软制品；尼龙、涤纶是很好的纤维材
料，但也可做工程塑料；最近出现的“高分子合金”———热塑弹性体，在高温下具有塑料的特性，
具有较好的软化性、可塑性，易于加工成型，而在室温下又有橡胶的特点，具有弹性等。

胶粘剂是指在常温下处于粘流态，当受到外力作用时，会产生永久变形，


外力撤去后又不

能恢复原状的高聚物


。有时把聚合后未加工成型的高聚物称为树脂，以区分加工后的塑料或
纤维制品，如电木未固化前称酚醛树脂，涤纶纤维未纺织前称涤纶树脂。

１．１．４　复合材料

复合材料的种类繁多，目前还没有统一的分类方法，下面根据复合材料的三要素来分类。
按基体材料分类，有金属基复合材料，陶瓷基复合材料，水泥、混凝土基复合材料，塑料基复合
材料，橡胶基复合材料等。按增强剂形状可分为粒子、纤维及层状复合材料。

凡以各种粒子填料为分散质的是粒子复合材料，若分布均匀，是各向同性的；以纤维为增
强剂得到的是纤维增强复合材料，依据纤维的铺排方式，可以是各向同性也可以是各向异性；
层状复合材料如胶合板，由交替的薄板层合而成，因而是各向异性的。依据复合材料的性能可
分为结构复合材料和功能复合材料（见表１．１）。结构复合材料是作为承力结构使用的材料。
增强剂包括各种纤维、织物、晶须、片材和颗粒等。基体有聚合物、金属、陶瓷、玻璃、碳和水泥
等。功能复合材料是具有某种特殊物理或化学特性的复合材料。根据其功能可分为导电、磁
性、换能、阻尼、摩擦等复合材料。一般由功能组元和基体组成。基体不仅起构成整体的作用，
而且能产生协同或加强功能的作用。

表１．１　复合材料按性能分类

结构复合材料 　树脂基复合材料，金属基复合材料，陶瓷基复合材料，碳／碳复合材料，水泥基复合材料

功能复合材料
　换能功能复合材料，阻尼吸声功能复合材料，导电导磁功能复合材料，屏蔽功能复合材
料，摩擦磨耗功能复合材料
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１．２　材料组成、结构、性质、工艺及其与环境的关系

材料的结构决定材料的性质，性质是结构的外在反映，对材料的使用性能有决定性影响，
而使用性能又与材料的使用环境密切相关，见图１．２。材料的结构取决于其组成、形成条件
（包括制备工艺及加工过程）等因素。因此，材料科学要解决的问题就是研究材料的组成与结
构、合成与加工、性质、使用性能以及环境之间的相互关系及制约规律。要有效地使用材料，必
须了解产生特定性质的原因———组成和结构、材料所具有的性能、实现这些性能的途径和方
法———工艺以及环境对材料性能的影响。

图１．２　组成结构性能关系

１．２．１　材料结构层次

考察材料的结构可以从以下几个层次来考虑，这些层次都影响材料的最终性能。
第一个层次是原子及电子结构。原子中电子的排列在很大程度上决定原子间的结合方

式，决定材料类型（金属、非金属、聚合物等），决定材料的热学、力学、光学、电学、磁学等性质。
第二个层次是原子的空间排列。如果材料中的原子排列非常规则且具有严格的周期性，

就形成晶态结构；反之则为非晶态结构。不同的结晶状态具有不同的性能，如玻璃态的聚乙烯
是透明的，而结晶聚乙烯是半透明的。原子排列中存在缺陷会使材料性能发生显著变化，如晶
体中的色心就是由于碱卤晶体中存在点缺陷，而使透明晶体具有颜色，甚至可作为激光晶体。

第三个层次是组织结构或相结构。在大多数金属、陶瓷和个别聚合物中可发现晶粒组织。
晶粒之间的原子排列变化，改变了它们之间的取向，从而影响材料的性能。其中晶粒的大小和
形状起关键作用。另外，大多数材料属于多相材料，其中每一相都有自己独特的原子排列和性
能，因而控制材料结构中相的种类、大小、分布和数量就成为控制性能的有效方法。

１．２．２　工程材料常见性质与性能

材料性质（性能）包括热学、力学、光学、电学、磁学性质（性能）以及化学性质（性能）。表

１．２列举了作为工程材料使用的典型性能。
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表１．２　工程材料的性质（性能）

性质（性能）类别 典型性质（性能）

力学性质（性能）
　硬度（磨损率，冲击，耐划痕性）；强度（弹性模量，拉伸强度，屈服强度）；蠕变（蠕变速率，
应力断裂性能）；延性（延伸率，断面收缩率）；疲劳（疲劳极限，疲劳寿命）；其他性质（密度，
气孔率）

热学性质（性能） 　热容量；导热性；热膨胀；转变温度；抗热冲击性

光学性质（性能） 　光吸收；光反射；光折射；光透射；颜色；光衍射；激光作用；光电导性；光辐射

电学性质（性能） 　导电性；介电性（绝缘）；铁电性；压电性

磁学性质（性能） 　铁氧体磁性；铁磁性；顺磁性；抗磁性；磁导率

声学性质（性能） 　声吸收；声反射；声透射；吸声系数；降噪系数

化学性质（性能） 　化学稳定性；腐蚀；氧化；催化性能；提纯

【例１．３】　选择飞机机翼材料时应该考虑哪些主要的性能？
【解】　飞机机翼是一种结构材料，因此首先因该考虑力学性能，其次还应该考虑一些物理

性质。为了能够承受作用在机翼上的应力，材料必须具有足够高的屈服强度和疲劳强度。同
时由于飞行时机翼时刻处于应力及振动的循环作用下，因此疲劳特性是很重要的。物理性质
主要为密度和耐腐蚀性，机翼应尽可能轻，且对飞行中的不同环境下的介质腐蚀具有很好的抗
腐蚀性。正常情况下，机翼不会遇到冲击载荷（冲击）、高温（蠕变）和摩擦（磨损）的情况。

【例１．４】　用作卫星电源的太阳能电池材料需要什么性能？
【解】　太阳能电池材料是一种光电转换功能材料，其光学性能是非常重要的。常用的是

太阳能转换硅（单晶硅、多晶硅和非晶硅）材料。只有当材料吸收光的波长范围与太阳光谱一
致时，才能最大限度地吸收光能并将其转化成电能。

１．２．３　材料的加工工艺

为满足使用要求，材料必须进行适当的加工。材料性能对加工过程的选择是十分重要的，
特别硬的材料会打坏切削工具的刀刃，而软的材料（例如铝）又会“粘住”锯条、砂轮及其他工
具。同样，加工过程也显著影响材料性能，例如金属丝经拉伸后直径减小了，但其强度却增强
了，在子午线轮胎中的钢丝就需要这种硬化。用化学方法制备材料时，其影响就更大，如气相
法和液相法制备的白炭黑对橡胶的补强性能有显著差别。从本质上说，加工制备过程对性能
的影响，是通过对结构的改变实现的，典型的工程材料加工工艺如表１．３。

表１．３　常见的材料加工工艺

加　工　方　式 加　工　工　艺

金

属

材

料

　铸造：砂型、压铸、永久铸型、
熔模铸造、连续铸造 　将液态金属浇入或注入固体模具中得到所要求的形状

　成型：锻造、拉丝、深冲、弯曲 　一般在热状态下用高压力将固体金属变形成为所需的形状

　连接：气焊、接触焊、钎焊、氩
弧焊、锡焊、扩散焊 　采用液态金属、变形或高压、高温将几块金属连接在一起

　机械加工：车、钻、磨、切割 　用切削加工去掉多余金属，获得成品件

　粉末冶金
　先施加压力将金属粉末压制成需要的形状，然后进行高温加
热，使微粒连接成整体
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续表１．３
加　工　方　式 加　工　工　艺

陶

瓷

材

料

　浇注：包括上釉 　将液体＋固体的陶瓷泥浆浇注成所需的形状

　压制：挤压、压制、等静压成形
　将固体陶瓷粉料或液体＋固体粘性陶瓷泥料压制成有用的
形状

　烧　　结 　将压制成的固体进行高温加热，使之粘连成块

聚

合

物

　模制：注模法，转移模塑法 　将热的甚至液态的聚合物压入模具中，使其具有所需形状

　成形：旋压、挤压、真空成形
　将受热的聚合物强迫通过模孔或包裹在模胎上，以获得某种
形状

复

合

材

料

　铸造：包括渗透 　液体组分包围着另一种组分，以获得完整的复合材料

　成　　形
　用强力迫使一个软质组分围绕复合材料的第二个组分发生
变形

　连接：胶粘剂粘接、爆炸连接、
扩散连接

　通过胶接、变形或高温过程将两种组分连接在一起

　压制和烧结 　将粉末状组分压制成形，然后加热使粉末连接在一起

【例１．５】　白炽灯泡的灯丝由钨丝制作，为什么制造钨丝时用粉末冶金法而不用铸造法？
【解】　金属钨的熔点非常高（３４１０℃），如果用铸造法，必须把钨加热到极高的温度，这样

的工艺条件太苛刻。而粉末冶金工艺则是在低得多的温度下把粉末状的钨烧结成所需的形
状。

１．２．４　材料性能的环境效应

材料所处的环境（使用条件）将影响材料结构性能工艺之间的关系。温度、气氛的变化
对材料的性质或性能有明显的影响，如密封圈在高温下失去密封性能；不锈钢在还原气氛、高
温下生锈；大多数材料的强度会随着温度的升高而降低，而且当加热到临界温度以上时，可能
会突然地发生灾难性的变化。金属、混凝土在加热时会丧失强度，但经过热处理或成型技术后
强度会加强。在很低的温度下，即使作用在材料上的载荷很小，也可能造成金属的脆性破坏。
高温也可以改变陶瓷的结构或使聚合物熔化或碳化。

大多数金属和聚合物都可能与环境中的氧或其他气体发生化学反应，在高温下更是如此。
氢溶解在韧性的金属铜中，在晶界上聚集形成氢气，产生小孔，使金属变脆，很容易发生脆性断
裂。材料受到各种腐蚀性介质化学侵蚀后，可能局部或均匀地被消耗，在材料表面或内部形成
腐蚀坑或裂纹，导致金属或陶瓷材料发生不可预测的破坏。聚合物则可能变硬、解聚、表面碳
化甚至被溶剂溶解。

在辐射条件下材料性能也会发生变化，核反应堆中中子的高能辐射可以影响所有材料的
内部结构，使材料的强度降低、脆化或使物理性质发生显著变化。外形尺寸可能也会变化，导
致材料体积膨胀，甚至产生裂纹。

重力环境对材料的形成有显著影响，在太空中生长出的晶体，其结构和性能与地球上的也
不一样。

·０１· １　材 料 引 言



１．３　材料的选择

材料选择是材料科学与材料工程的重要使命之一，是材料器件化、产品化的必经之路，是
工程设计中的重要环节之一，会影响整个设计过程。材料选择的核心是在技术、经济合理以及
环境协调的前提下，使材料的使用性能与产品的设计功能相适应。一方面材料服役于接近失
效极限的范围内，安全系数趋于低值，并尽可能使用高性能的材料和强化技术；另一方面，在产
业化工艺技术不够成熟和完善的情况下，避免盲目使用性能尚未稳定的新材料。选用材料的
应该遵循使用性能、工艺性能、经济性及环境协调性原则。

（１）使用性能原则
使用性能是材料在使用过程中，能够安全可靠地工作所必需具备的性能。它包含材料的

力学性能、物理性能和化学性能。对于结构性器件，使用性能中最主要的是材料的力学性能。
因为只有在满足力学性能之后才有可能保证器件正常运转，不致早期失效。工程上经常对金
属材料采用热处理和冷变形强化工艺，目的就是获得较高力学性能。对于功能性器件，在满足
力学性能的前提下，重点考虑的是外场作用下特定性能响应外场变化的敏感性以及性能的环
境稳定性。对所选材料使用性能的要求是在对器件工作条件及失效分析的基础上提出的，这
样才可达到提高产品质量的目的。

（２）工艺性能原则
从原料到材料、从材料到器件、从器件到产品都要经过一系列工艺过程。工艺性能是指材

料在不同的制造工艺条件下所表现出的承受加工的能力。它是物理、化学和力学性能的综合。
按工艺方法不同，可分为铸造性能、锻造性能、焊接性能、热处理工艺性能和切削加工性能等。

在设计器件和选择工艺方法时，都应考虑材料的工艺性能。例如灰铸铁具有良好的铸造
性能和切削加工性能，但不能承受锻造，而且焊接性也较差，因此它广泛用于制造形状复杂的
铸件；低碳钢的锻造性能和焊接性都很好，多用于制造各类锻压件和焊接构件；高碳钢的焊接
性很差，不宜制作焊接件，却宜于用作刃具、量具等材料。热处理工艺性能包括淬透性、淬硬
件、变形与开裂、过热与过烧、回火稳定性、氧化等。热处理工艺性能的好坏，直接影响产品质
量，而且是生产中最后一道工序，应特别引起重视，否则前功尽弃。

对复合材料中不同材料的相容性也是不可忽视的，在工程上可采用过渡层来弥补相容性
的不足。

材料工艺性能的好坏，在单件或小批量生产时，并不显得重要，但在大批量生产条件下希
望达到经济规模的要求，往往成为选材中起决定作用的因素之一。另外加工工艺性能好坏也
会直接影响产品寿命。例如，１９８２年９月１０日发生的某起火箭发射后坠毁事故，经分析认为
是由于齿轮加工方法不当，造成齿面间隙过小，齿轮润滑不良，使滑轮泵停止转动，造成发动机
提前关机，致使火箭坠落于大西洋中。

（３）经济性选材原则
在满足器件性能要求前提下，选材时应考虑材料的价格、加工费用和国家资源等情况，以

降低产品成本。
（４）环境协调性原则
地球是所有材料的来源和最终归宿。通过采矿、钻井、种植或收获等方式，人们从地球上

·１１·１．３　材料的选择



获得矿物、石油、木材等原材料，经过选矿、精炼、提纯、制浆及其他工艺过程，这些原材料就转
化为工业用材料，如金属、化学产品、纸张、水泥、纤维等。在随后的工艺过程中，这些材料又被
进一步加工成工程材料，如晶体、合金、陶瓷、塑料、混凝土、纺织品等。通过设计、制造、装配等
过程，再把工程材料做成有用的产品。当产品经使用达到其寿命后，又以废料的形式回到地球
或经过解体和材料回收后以基本材料再次进入材料循环。人类社会要实现可持续发展，在原
材料获取、材料制备与加工、材料服役以及材料废弃等材料循环周期内，必须考虑环境负荷及
环境协调性。原材料开采对资源造成的破坏应降低到最低程度，废弃材料应最大限度地回收
利用并进入材料的再循环圈。

本章小结

可以根据材料的基本组成、性质特征、存在的状态、物理性质、物理效应、用途等对材料进
行分类。根据材料的化学作用（或基本组成）不同，材料可分为金属材料、无机非金属材料、高
分子材料（聚合物）和复合材料等四大类。

材料的结构决定材料的性质，性质是结构的外在反映，对材料的使用性能有决定性影响，
而使用性能又与材料的使用环境密切相关。材料的结构可以从原子及电子结构、原子的空间
排列、组织结构或相结构等层次上来描述。材料的制备、加工方法决定了材料的结构和性质，
材料的性质变化及性能衰减又与材料所处的条件及使用环境密切相关。

选用材料应该遵循使用性能、工艺性能、经济性及环境协调性原则。

思考题与习题

１．１　仔细观察一下白炽灯泡，会发现有多少种不同的材料？每种材料需要何种热学、电学性质？

１．２　为什么金属具有良好的导电性和导热性？

１．３　为什么陶瓷、聚合物通常是绝缘体？

１．４　铝原子的质量是多少？若铝的密度为２．７ｇ／ｃｍ３，计算１ｍｍ３ 中有多少原子？

１．５　为了防止碰撞造成扭折，汽车的挡板可由装甲制造，但实际应用中为何不如此设计？说出至少三种

理由。

１．６　描述不同材料常用的加工方法。

１．７　叙述金属材料的类型及其分类依据。

１．８　试将下列材料按金属、陶瓷、聚合物或复合材料进行分类：

黄铜　钢筋混凝土　橡胶　氯化钠　铅锡焊料　沥青　环氧树脂　镁合金　碳化硅　混凝土　石墨　
玻璃钢

１．９　Ａｌ２Ｏ３ 陶瓷既牢固又坚硬且耐磨，为什么不用Ａｌ２Ｏ３ 制造铁锤？

·２１· １　材 料 引 言
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晶 体 结 构

本章提要

人们使用的材料绝大多数属于固体材料，其中大多数材料中质点的排列具有周期性
和规则性，属于晶态材料。不同的晶体，其质点间结合力的本质不同，质点在三维空间的
排列方式不同，使得晶体的微观结构各异，反映在宏观性质上，不同晶体具有截然不同的
性质。要描述晶体的微观结构，需要具备结晶学方面的基本知识。本章主要从微观层次
出发，介绍结晶学的基本知识，奠定描述晶体中质点空间排列的科学基础；从认识论的角
度出发，首先认识质点排列规则的理想晶体，建立理想晶体中质点空间排列的立体图像，
进一步理解晶体的组成结构性质之间的相互关系及其制约规律。为了解实际材料结构
以及材料设计、开发和应用奠定必要的基础。

２．１　结晶学基础

２．１．１　空间点阵

晶体（Ｃｒｙｓｔａｌ）是离子、原子或分子按一定的空间结构排列所组成的固体，
其质点在空间

的分布具有周期性和对称性，因而，晶体具有规则的外形


。习惯上，人们常用空间几何图形来
抽象地表示晶体结构，即把晶体质点的中心用直线连接起来，构成一个空间网格，此即晶体点
阵（Ｌａｔｔｉｃｅ），如图２．１所示。质点的中心位置，称为点阵的结点。点阵中结点仅有几何意义，
并不真正代表任何质点。如果把特定的结构基元（离子、原子或分子）放置于不同点阵的结点
上则可以形成各种各样的晶体结构。

由图２．１可以看出，晶体可看作是由一个结点沿三维方向按一定距离重复地出现结点而
形成的。每个方向上结点间的距离称为该方向上晶体的周期。显然，同一晶体，不同方向的周
期不一定相同。由于晶体具有周期性，因此，可以从晶体中取出一个单元，表示晶体结构的特
征。同一空间点阵，取单元的方法可以不同。如图２．１中实线所表示的不同单元，都可以把该
晶格的特征表示出来。为了使这个单元尽量简单，同时又能充分表现出晶体的结构特点，结晶
学所选取的单元须具备如下条件：（１）单元应能充分表示出晶体的对称性；（２）单元的三条相
交边棱应尽可能相等，或相等的数目尽可能地多；（３）单元的三棱边的夹角要尽可能地构成直
角；（４）单元的体积应尽可能地小。按照上述原则取出的最小重复单元称为晶胞，


即晶胞是从

晶体结构中取出来的反映晶体周期性和对称性的重复单元


。
晶胞的形状和大小可以用６个参数来表示，此即晶胞参数，它们是３条边棱的长度ａ、ｂ、ｃ

和３条边棱的夹角α、β、γ，如图２．２所示。晶胞参数确定之后，晶胞和由它表示的晶格也随之
确定，方法是将该晶胞沿三维方向平行堆积即构成晶格。



图２．１　晶体点阵及晶胞的不同取法 图２．２　晶胞坐标及晶胞参数

空间点阵中所有阵点的周围环境都是相同的，或者说，所有阵点都具有等同的晶体学位
置。布拉菲（Ｂｒａｖａｉｓ）通过数学运算指出：依据晶胞参数之间关系的不同，可以把所有晶体的
空间点阵划归为７类，即７个晶系，见表２．１。按照点阵在空间排列方式不同，有的只在晶胞
的顶点，有的还占据上下底面的面心、各面的面心或晶胞的体心等位置，７个晶系共包括１４种
点阵，称为布拉菲点阵（ＢｒａｖａｉｓＬａｔｔｉｃｅ）。

表２．１　布拉菲点阵的结构特征

晶　　系 晶胞参数关系 点阵名称 阵点坐标

三斜

（ｔｒｉｃｌｉｎｉｃ）
ａ≠ｂ≠ｃ

α≠β≠γ≠９０°
简单三斜 ［０，０，０］

单斜

（ｍｏｎｏｃｌｉｎｉｃ）
ａ≠ｂ≠ｃ

α＝γ＝９０°≠β

简单单斜

底心单斜

［０，０，０］

［０，０，０］［１２
，１
２
，０］

斜方（正交）
（ｏｒｔｈｏｒｈｏｍｂｉｃ）

ａ≠ｂ≠ｃ
α＝β＝γ＝９０°

简单斜方

体心斜方

底心斜方

面心斜方

［０，０，０］

［０，０，０］［１２
，１
２
，１
２
］

［０，０，０］［１２
，１
２
，０］

［０，０，０］［１２
，１
２
，０］

［０，０，０］［１２
，１
２
，０］［１２

，０，１２
］［０，１２

，１
２
］

三方（菱方）
（ｒｈｏｍｂｏｈｅｄｒａｌ）

ａ＝ｂ＝ｃ
α＝β＝γ≠９０°

简单三方 ［０，０，０］

四方（正方）
（ｔｅｔｒａｇｏｎａｌ）

ａ＝ｂ≠ｃ
α＝β＝γ＝９０°

简单四方

体心四方

［０，０，０］

［０，０，０］［１２
，１
２
，１
２
］

六方

（ｈｅｘａｇｏｎａｌ）

ａ＝ｂ＝ｄ≠ｃ
（ａ＝ｂ≠ｃ）
α＝β＝９０°
γ＝１２０°

简单六方 ［０，０，０］

立方

（ｃｕｂｉｃ）
ａ＝ｂ＝ｃ

α＝β＝γ＝９０°

简单立方

体心立方

面心立方

［０，０，０］

［０，０，０］［１２
，１
２
，１
２
］

［０，０，０］［１２
，１
２
，０］［１２

，０，１２
］［０，１２

，１
２
］

应该注意，空间点阵是从几何角度建立的一种空间构造，


其结点周围的环境理所当然是相
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同的


。晶体的结构是将原子、离子、分子或分子团等结构基元放在空间点阵的阵点上而形成。
因此，晶体结构中质点周围的环境不一定都是相同的


。在图２．３所示的结构中，Ａ、Ｂ两种原

子周围环境各不相同。然而，如果把相互对应的一对Ａ、Ｂ原子看成一个阵点，即复合阵点，则
每个阵点周围环境就彼此相同了。它们分别由每对Ａ、Ｂ原子构成简单立方晶体（图２．３（ａ））
和面心立方晶体（图２．３（ｂ）），皆为布拉菲点阵中的一种。另外，该结构也可以看作Ａ和Ｂ原
子的各一套简单立方格子或面心立方格子按一定规律穿插而成，这种分析方法在描述晶体结
构中非常重要。

图２．３　复合阵点构成的晶体点阵结构
（ａ）简单立方的ＡＢ结构　由Ａ、Ｂ原子的简单立方亚晶格沿体对角线方向位移１／２体对角线长度穿插而成；

（ｂ）面心立方的ＡＢ结构　由Ａ、Ｂ原子的面心立方亚晶格沿边棱方向位移１／２边长穿插而成

综上所述，晶体结构是指晶体中原子或分子的排列情况，由空间点阵＋结构基元而构成


，
晶体结构的形式是无限多的。


空间点阵是把晶体结构中原子或分子等结构基元抽象为周围环

境相同的阵点之后，描述晶体结构的周期性和对称性的图像


。

２．１．２　结晶学指数

２．１．２．１　晶面指数
晶体是由其组成质点在空间按照一定的周期规律性地排列而构成。


可将晶体点阵在任何

方向上分解为相互平行的结点平面，这样的结点平面称为晶面


。晶面上的结点，在空间构成一
个二维点阵。同一取向上的晶面，不仅相互平行，间距相等，而且结点的分布也相同。不同取
向的结点平面其特征各异。任何一个取向的一系列平行晶面，都可以包含晶体中所有的质点。

图２．４　晶面指数的确定

结晶学中经常用（ｈｋｌ）来表示一组平行晶面，称为晶面指数


。
数字ｈｋｌ是晶面在三个坐标轴（晶轴）上截距的倒数的互质整数
比。为了确定晶面指数，在空间点阵中引入坐标系，选取任一结点
为坐标原点Ｏ，以布拉菲晶胞的基本矢量为坐标轴Ｘ、Ｙ、Ｚ，如图

２．４所示。假设晶面在坐标轴上的截距以晶体在该轴上的周期为
单位，分别为ｍ、ｎ、ｐ，将它们的倒数依Ｘ、Ｙ、Ｚ轴的顺序，化为互
质整数比，即１／ｍ∶１／ｎ∶１／ｐ＝ｈ∶ｋ∶ｌ，然后将数字ｈｋｌ写入圆
括号（　）内，则（ｈｋｌ）即为这个晶面的晶面指数。每一个晶面指数
代表一组平行晶面。

在对称性高的晶体（如立方晶系）中，


往往有并不平行的两组

以上的晶面，它们的原子排列状况是相同的，这些晶面构成一个晶面族


。同一晶面族中，不同
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晶面的指数的数字相同，只是数序和正负号不同。通常用晶面族中某个最简便的晶面指数填
在大括号｛｝内，作为该晶面族的指数，称为晶面族指数，用符号｛ｈｋｌ｝表示。将｛ｈｋｌ｝中的±ｈ、

±ｋ、±ｌ，改变符号和顺序，进行任意排列组合，就可构成这个晶面族所包括的所有晶面的指
数。如｛１１１｝晶面族就包括（１１１）、（１１１）、（１１１）、（１１１）、（１１１）、（１１１）、（１１１）、（１１１）８个不同
坐标方位的晶面。实际上，它们在晶体中是４个位向不同的平行晶面组，即４组独立晶面。同
样可推知，｛１１０｝晶面族包括１２个坐标方位不同的晶面，即６组独立晶面。


同一晶面族各平行

晶面的面间距相等


。
【例２．１】　确定图２．５中晶面的晶面指数。

【解】　选取坐标系如图２．５（ａ），待定晶面在ａ、ｂ、ｃ轴上的截距分别为１２ａ
、２
３ｂ
、１
２ｃ
；取倒

数后得到２，３２
，２；化为互质整数得到４、３、４。于是，该晶面的晶面指数为（４３４）。图２．５（ｂ）

中标出了各待定晶面的晶面指数。

图２．５　晶面指数的标注

２．１．２．２　晶向指数
晶体点阵也可在任何方向上分解为相互平行的结点直线组，质点等距离地分布在直线上。

位于一条直线上的质点构成一个晶向。同一直线组中的各直线，其质点分布完全相同，故其中
任何一直线，可作为直线组的代表。不同方向的直线组，其质点分布不尽相同。任一方向上所
有平行晶向可包含晶体中所有质点，任一质点也可以处于所有晶向上。

图２．６　晶向指数的确定

晶向指数用［ｕｖｗ］来表示


。其中ｕ、ｖ、ｗ 三个数字是晶向矢
量在参考坐标系Ｘ、Ｙ、Ｚ轴上的矢量分量经等比例化简而得出。
为了确定图２．６中ＯＰ的晶向指数，将坐标原点选在ＯＰ的任一
结点Ｏ 点，把ＯＰ的另一结点Ｐ 的坐标经等比例化简后按Ｘ、Ｙ、

Ｚ坐标轴的顺序写在方括号［　］内，则［ｕｖｗ］即为ＯＰ的晶向指
数。

与晶面族概念相似，

晶体中原子排列周期相同的所有晶向为

一个晶向族，用〈ｕｖｗ〉表示


。同一晶向族中不同晶向的指数，数
字组成相同。已知一个晶向指数后，对±ｕ、±ｖ、±ｗ进行排列组

合，就可得出此晶向族所有晶向的指数。如〈１１１〉晶向族的８个晶向指数代表８个不同的晶
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向；〈１１０〉晶向族的１２个晶向指数代表１２个不同的晶向。
立方晶系的晶面指数和晶向指数如图２．７所示。晶面指数和晶向指数对了解晶体中位错

的形成与运动、晶体变形等具有重要意义。

图２．７　立方晶系的晶面指数和晶向指数

２．１．２．３　六方晶系的晶面指数和晶向指数
六方晶系的晶胞如图２．８所示，是边长为ａ、高为ｃ的六方棱柱体。这样的晶格，也可以

用图２．８（ａ）中粗实线所标志的平行六面体晶胞来表示。即采用三轴定向，其中ａ、ｂ夹角

１２０°，ｃ与ａ、ｂ的夹角均为９０°。三轴定向的缺点是不能显示晶体的６次对称及等同晶面关系。
实际上，六方晶系的六个柱面是等同的，但在三轴定向中，其指数却分别为（１００）、（０１０）、
（１１０）、（１００）、（０１０）及（１１０）。在晶向表示上也存在同样的缺点，如［１００］和［１１０］实际上是等
同晶向。为克服此缺点，可采用四轴定向，其中ａ、ｂ、ｄ三轴间夹角为１２０°，ｃ轴与它们垂直。
此时，晶面指数用（ｈｋｉｌ）来表示，６个柱面的指数分别为（１０１０）、（０１１０）、（１１００）、（１０１０）、
（０１１０）和（１１００）。这六个晶面具有明显的等同性，可归入｛１１００｝晶面族。

图２．８　六方晶系的坐标轴及晶面、晶向指数
（ａ）晶面、晶向的方位；（ｂ）同步平移法图示

四轴定向的前三个指数中只有两个是独立的，它们之间的关系为：ｉ＝－（ｈ＋ｋ），因第三个
指数可由前两个指数求得，故有时将它略去而使晶面指数成为（ｈｋｌ）。

晶向指数和晶向族指数分别用［ｕｖｔｗ］和〈ｕｖｔｗ〉来表示。其中ｔ＝－（ｕ＋ｖ）。晶向指数的
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确定可以采用同步平移的方法来进行，方法是：（１）把坐标原点放在待定晶向的任一结点上；
（２）从原点出发，按ａ、ｂ、ｄ、ｃ轴的顺序，以各轴的晶体周期为单位，沿与各轴平行的方向平移
到待定晶向的另一个结点上；（３）将平移的步数依次记下来，等比例化简成最小整数，写进方
括号内，即可得到待定的晶向指数。例如，确定图２．８（ｂ）中ＯＡ晶向的指数时，由Ｏ点出发，
沿ａ平移２个周期，再沿－ｂ方向平移１个周期，然后沿－ｄ方向平移１个周期，即回到ＯＡ晶
向上来。显然，沿ｃ轴平移为零。于是，ＯＡ的晶向指数为［２１１０］。

２．１．３　晶向与晶面的关系、晶带轴定理

在立方晶系中，同指数的晶面和晶向之间有严格的对应关系，即同指数的晶向与晶面相互
垂直，也就是说［ｈｋｌ］晶向是（ｈｋｌ）晶面的法向。

在结晶学中，把同时平行某一晶向［ｕｖｗ］的所有晶面称为一个晶带（Ｚｏｎｅ）或晶带面
（ＰｌａｎｅｓｏｆａＺｏｎｅ），该晶向［ｕｖｗ］称为这个晶带的晶带轴（ＺｏｎｅＡｘｉｓ），一个晶带中任一晶面
（ｈｋｌ）与其晶带轴［ｕｖｗ］之间的关系满足晶带轴定理：

ｈｕ＋ｋｖ＋ｌｗ ＝０ （２．１）

　　知道了一个晶带中两个晶面（ｈ１ｋ１ｌ１）及（ｈ２ｋ２ｌ２），则可以通过下式求出该晶带的晶带轴方
向［ｕｖｗ］：

ｕ＝ｋ１ｌ２－ｋ２ｌ１
ｖ＝ｌ１ｈ２－ｌ２ｈ１
ｗ＝ｈ１ｋ２－ｈ２ｋ

烍
烌

烎１

（２．２）

　　式（２．１）和式（２．２）在晶体Ｘ射线衍射及电子衍射分析中非常重要。另外，晶面间距也是
结构测试中一个重要的参数。在简单点阵中，通过晶面指数（ｈｋｌ）可以方便地计算出相互平行
的一组晶面之间的距离ｄ。计算公式见表２．２。

表２．２　不同晶系的晶面间距

晶　　系 立　　方 正　　方 六　　方 斜　　方

晶面间距 １
ｄ２＝

ｈ２＋ｋ２＋ｌ２
ａ２

１
ｄ２＝

ｈ２＋ｋ２
ａ２ ＋ｌ

２

ｃ２
１
ｄ２＝

４
３
ｈ２＋ｈｋ＋ｋ２

ａ（ ）２ ＋ｌ
２

ｃ２
１
ｄ２＝

ｈ２
ａ２＋

ｋ２
ｂ２＋

ｌ２
ｃ２

【例２．２】　假设三轴定向的晶向指数为［ＵＶＷ］，则四轴定向的晶向指数为［ｕｖｔｗ］，两者
关系为：

ｕ＝ １３
（２Ｕ－Ｖ）

ｖ＝ １３
（２Ｖ－Ｕ）

ｔ＝－（ｕ＋ｖ）

ｗ＝

烍

烌

烎Ｗ

（２．３）

试证明之。
【证明】　由于三轴指数和四轴指数描述同一晶向，故，

ｕａ＋ｖｂ＋ｔｄ＋ｗｃ＝Ｕａ＋Ｖｂ＋Ｗｃ （２．４）

　　由几何关系有：

ａ＋ｂ＝－ｄ （２．５）

·８１· ２　晶 体 结 构



　　再由等价性要求有：

ｔ＝－（ｕ＋ｖ） （２．６）

　　式（２．４）、式（２．５）和式（２．６）联立求解得

Ｕ ＝２ｕ＋ｖ
Ｖ ＝２ｖ＋ｕ
Ｗ ＝

烍
烌

烎ｗ

（２．７）

　　此即式（２．３）的另一形式的表达式，证毕。
式（２．３）和式（２．７）的矩阵表达式如下：

ｕ
ｖ
熿

燀

燄

燅ｗ
＝

２
３ －１３ ０

－１３
２
３ ０

熿

燀

燄

燅０ ０ １

Ｕ
Ｖ
熿

燀

燄

燅Ｗ

（２．８）

Ｕ
Ｖ
熿

燀

燄

燅Ｗ
＝
２ １ ０
１ ２ ０
熿

燀

燄

燅０ ０ １

ｕ
ｖ
熿

燀

燄

燅ｗ

（２．９）

　　【例２．３】　计算正交晶系的晶面间距。

图２．９　正交晶系晶面间距

【解】　如图２．９所示，选取坐标原点通过晶面组（ｈｋｌ）中
某一晶面，与之平行的相邻晶面与坐标轴相交于Ａ、Ｂ、Ｃ。过
坐标原点作此晶面的法线ＯＮ，线段ＯＮ 的长度即为晶面间距
离ｄｈｋｌ。法线ＯＮ 与坐标轴Ｘ、Ｙ、Ｚ的夹角分别为α、β和γ。由
图２．９可以得出，

ｃｏｓα＝ＯＮＯＡ ＝
ｄｈｋｌ
ＯＡ

ｃｏｓβ＝
ＯＮ
ＯＢ ＝

ｄｈｋｌ
ＯＢ

ｃｏｓγ＝ＯＮＯＣ ＝
ｄｈｋｌ

烍

烌

烎ＯＣ

（２．１０）

　　若Ｘ、Ｙ、Ｚ轴上的单位向量分别为ａ、ｂ、ｃ，则截距ＯＡ、ＯＢ、

ＯＣ可以分别表示为ｍａ、ｎｂ和ｐｃ，于是

ｃｏｓα＝ｄｈｋｌＯＡ ＝
ｄｈｋｌ
ｍａ
，　ｃｏｓβ＝

ｄｈｋｌ
ＯＢ ＝

ｄｈｋｌ
ｎｂ
，　ｃｏｓγ＝ＯＮＯＣ ＝

ｄｈｋｌ
ｐｃ

（２．１１）

式中ｍ、ｎ、ｐ为晶面在坐标轴上截距以各轴向单位向为单位度量所得的整倍数，它们与ｈ、ｋ、ｌ
具有倒数关系，故

ｃｏｓα＝ｄｈｋｌａ／ｈ
，　ｃｏｓβ＝

ｄｈｋｌ
ｂ／ｋ

，　ｃｏｓγ＝ｄｈｋｌｃ／ｌ
（２．１２）

　　若晶体的三个基本矢量相互垂直，则其方向余弦间满足ｃｏｓ２α＋ｃｏｓ２β＋ｃｏｓ
２γ＝１，即

ｄ２ｈｋｌ
（ａ／ｈ）２＋

ｄ２ｈｋｌ
（ｂ／ｋ）２＋

ｄ２ｈｋｌ
（ｃ／ｌ）２ ＝１

或
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ｄ２ｈｋｌ ｈ（ ）ａ
２

＋ ｋ（ ）ｂ
２

＋ ｌ（ ）ｃ［ ］２ ＝１
于是，

ｄｈｋｌ ＝ １
ｈ（ ）ａ

２

＋ ｋ（ ）ｂ
２

＋ ｌ（ ）ｃ槡
２

（２．１３）

此即正交晶系的晶面间距公式。
对于四方晶系，由于ａ＝ｂ，所以，

ｄｈｋｌ ＝ １
（ｈ２＋ｋ２）
ａ２ ＋ ｌ（ ）ｃ槡

２
（２．１４）

　　对于立方晶系，因ａ＝ｂ＝ｃ，于是，

ｄｈｋｌ ＝ ａ
ｈ２＋ｋ２＋ｌ槡 ２

（２．１５）

２．２　晶体中质点的结合力与结合能

２．２．１　晶体中质点间的结合力

２．２．１．１　晶体中键的类型
晶体中的原子之所以能结合在一起，是因为它们之间存在着结合力和结合能。原子结合

时其间距在十分之几纳米（ｎｍ）的数量级上，因此，带正电的原子核和其带负电的核外电子，必
然要和它周围的其他原子中的原子核及电子产生静电库仑力。显然，其中起主要作用的是各
原子的最外层电子。按照结合力性质的不同，分为强键力（主价键或化学键）和弱键力（次价键
或物理键）。化学键包括离子键（ＩｏｎｉｃＢｏｎｄ），共价键（ＣｏｖａｌｅｎｔＢｏｎｄ）和金属键（Ｍｅｔａｌｌｉｃ
Ｂｏｎｄ）。物理键包括范德华键（ＶａｎｄｅｒＷａａｌｓＢｏｎｄ）和氢键（ＨｙｄｒｏｇｅｎＢｏｎｄ）。

离子键是正、负离子依靠静电库仑力而产生的键合。


离子键的特点是没有方向性和饱和

性。质点之间主要依靠静电库仑力而结合的晶体称为离子晶体


。典型的离子晶体是元素周期
表中第Ⅰ族碱金属元素和第Ⅶ族卤族元素结合成的晶体，如ＮａＣｌ、ＣｓＣｌ等。离子晶体因其依
靠强键力———静电库仑力结合，故其结构非常稳定。反映在宏观性质上，晶体的熔点高，硬度
大，导电性能差，膨胀系数小。大多数离子晶体对可见光是透明的，在远红外区有一特征吸收
峰（红外光谱特征）。

共价键是原子之间通过共用电子对或通过电子云重叠而产生的键合。


共价键的特点是具

有方向性和饱和性。靠共价键结合的晶体称为共价晶体或原子晶体


。元素周期表中第Ⅳ族元
素Ｃ（金刚石）、Ｓｉ、Ｇｅ、Ｓｎ（灰锡）等的晶体是典型的共价晶体，它们属金刚石结构。原子晶体具
有熔点高，硬度大，导电性能差等特性。各种晶体之间性能差别也很大，例如，熔点方面，Ｃ（金
刚石）为３２８０Ｋ，Ｓｉ为１６９３Ｋ，Ｇｅ为１２０９Ｋ。导电性方面，金刚石是一种良好的绝缘体，而Ｓｉ
和Ｇｅ却只有在极低温度下才是绝缘体，其电阻率随温度升高迅速下降，是典型的半导体材
料。

金属键是失去最外层电子（价电子）


的原子实和自由电子组成的电子云之间的静电库仑力
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而产生的结合。金属键的实质是没有方向性和饱和性的共价键


。周期表中第Ⅰ族、第Ⅱ族元
素及过渡元素的晶体是典型的金属晶体。它们的最外层电子一般为１～２个，组成晶体时每个
原子的最外层电子都不再属于某个原子，而为所有原子所共有，因此可以认为在结合成金属晶
体时，失去了最外层电子的原子实“沉浸”在由价电子组成的电子云中。结合力主要是原子实
和电子云之间的静电库仑力，对晶体结构没有特殊的要求，只要求排列最紧密，这样势能最低，
结合最稳定。金属最显著的物理性质是具有良好的导电性和导热性。金属的结合能比离子晶
体和原子晶体要低一些，但过渡金属的结合能则比较大。

范德华键（分子键）是通过“分子力”而产生的键合


。分子力包括三种力：葛生力（Ｋｅｅｓｅｎ
Ｆｏｒｃｅ）———极性分子中的固有电偶极矩产生的力，德拜力（ＤｅｂｙｅＦｏｒｃｅ）———感应偶极矩产生
的力，即极性分子和非极性分子之间的作用力，伦敦力（ＬｏｎｄｏｎＦｏｒｃｅ）———非极性分子中的瞬
时电偶极矩产生的力。当分子力不是惟一的作用力时，它们可以忽略不计。分子晶体分极性
和非极性两大类。惰性元素在低温下所形成的晶体是典型的非极性分子晶体，它们是透明的
绝缘体，熔点极低，Ｎｅ、Ａｒ、Ｋｒ、Ｘｅ晶体的熔点分别为２４Ｋ、８４Ｋ、１１７Ｋ、１６１Ｋ。ＨＣｌ、Ｈ２Ｓ等在
低温下形成的晶体属于极性分子晶体。

氢键是指氢原子同时与两个电负性很大而原子半径较小的原子（Ｏ，Ｆ，Ｎ等）


相结合所形

成的键


。氢键也具有饱和性，它是一种特殊形式的物理键。冰（Ｈ２Ｏ）是一种氢键晶体，铁电材
料磷酸二氢钾（ＫＨ２ＰＯ４）亦具有氢键结合。

以上主要根据结合力的性质，把晶体分成５种典型的类型。但对于大多数晶体来说，结合
力的性质是属于综合性的。实际上，很多晶体中的键既有离子键成分又有共价键成分，有的甚
至还有范德华键或氢键。在复合材料中，其键合作用更为复杂。例如，层状硅酸盐矿物中，其
层内靠离子键和共价键键合，层间靠氢键或范德华键结合。石墨结构中，组成石墨的１个碳原
子以其最外层的３个价电子与其最近邻的３个原子组成共价键结合，这３个键几乎在同一平
面上，使晶体呈层状；另１个价电子则较自由地在整个层中活动，具有金属键的性质，使石墨具

图２．１０　键型四面体

有较好的导电性；层与层之间又依靠分子晶体的瞬时电
偶极矩的相互作用而结合，使石墨质地疏松且具有滑腻
感。

２．２．１．２　晶体中键的表征
实际晶体中的键合作用可以用键型四面体来表示。

方法是将离子键、共价键、金属键以及范德华键这４种
典型的键分别写在四面体的４个顶点上，构成键型四面
体，如图２．１０所示。四面体的顶点代表单一键合作用，
边棱上的点代表晶体中的键由２种键共同结合，侧面上
的点表示晶体由３种键共同结合，四面体内任意一点晶
体中的键由４种键共同结合。

２．２．１．３　晶体中离子键、共价键比例的估算
大多数氧化物及硅酸盐晶体中的化学键主要包含离子键和共价键。为了判断晶体的化学

键中离子键所占的比例，可以借助于元素的电负性这一参数来实现。表２．３列出由鲍林
（Ｐａｕｌｉｎｇ）给出的元素的电负性值。一般情况下，当同种元素结合成晶体时，因其电负性相同，
故形成非极性共价键；当两种不同元素结合成晶体时，随两元素电负性差值增大，键的极性逐

·１２·２．２　晶体中质点的结合力与结合能



渐增强。因此，可以用下面的经验公式计算由Ａ、Ｂ两元素组成的晶体的化学键中离子键的百
分数：

离子键（％）＝１－ｅｘｐ －１４
（ＸＡ－ＸＢ）［ ］２ （２．１６）

式中　ＸＡ、ＸＢ———Ａ、Ｂ元素的电负性值。
表２．３　元素的电负性值（鲍林）

Ｈ
２．１０
Ｌｉ Ｂ Ｃ Ｎ Ｏ Ｆ
０．９８ ２．０４ ２．５５ ３．０４ ３．４４ ３．９８
Ｎａ Ｍｇ Ａｌ Ｓｉ Ｐ Ｓ Ｃｌ
０．９３ １．３１ １．６１ １．９０ ２．１９ ２．５８ ３．１６
Ｋ Ｃａ Ｓｃ Ｔｉ Ｖ Ｃｒ Ｍｎ Ｆｅ Ｃｏ Ｎｉ Ｃｕ Ｚｎ Ｇａ Ｇｅ Ａｓ Ｓｅ Ｂｒ
０．８２ １．００ １．３６ １．５４ １．６３ １．６６ １．５５ １．８３ １．８８ １．９１ １．９０ １．６５ １．８１ ２．０１ ２．１８ ２．５５ ２．９６
Ｒｂ Ｓｒ Ｙ Ｚｒ Ｎｂ Ｍｏ Ｔｃ Ｒｕ Ｒｈ Ｐｄ Ａｇ Ｃｄ Ｉｎ Ｓｎ Ｓｂ Ｔｅ Ｉ
０．８２ ０．９５ １．２２ １．３３ ２．１６ ２．２８ ２．２０ １．９３ １．６９ １．７８ １．９６ ２．０５ ２．６６
Ｃｓ Ｂｓ Ｌａ Ｈｆ Ｔａ Ｗ Ｒｅ Ｏｓ Ｉｒ Ｐｔ Ａｕ Ｈｇ Ｔｌ Ｐｂ Ｂｉ Ｐｏ Ａｔ
０．７９ ０．８９ １．１０ ２．３６ ２．２０ ２．２８ ２．５４ ２．００ ２．０４ ２．３３ ２．０２

【例２．４】　计算 ＭｇＯ和ＧａＡｓ晶体中离子键成分的多少。
【解】　查元素电负性数据得ＸＭｇ＝１．３１，ＸＯ＝３．４４，ＸＧａ＝１．８１，ＸＡｓ＝２．１８，则

ＭｇＯ离子键（％）＝１－ｅｘｐ －１４
（１．３１－３．４４）［ ］２ ＝０．６８

ＧａＡｓ离子键 ％ ＝１－ｅｘｐ －１４
（１．８１－２．１８）［ ］２ ＝０．０４

　　由此可见，ＭｇＯ晶体的化学键以离子键为主，而ＧａＡｓ则是典型的共价键晶体。
【点评】　除了以离子键、共价键结合为主的混合键晶体外，还有以共价键、分子间键结合

为主的混合键晶体，且两种类型的键独立地存在。如，大多数气体分子以共价键结合，在低温
下形成的晶体则依靠分子间键结合在一起。石墨的层状单元内共价结合，层间则类似于分子
间键。聚合物长链分子内部是共价结合，链间多为分子间键或氢键结合。正是由于结合键的
性质不同，才形成了材料结构和性质等方面的差异，从而也满足了工程方面的不同需要。

２．２．２　晶体的结合力与结合能

２．２．２．１　结合力的一般性质
各种不同的晶体，其结合力的类型和大小是不同的，但在任何晶体中，两个质点间的相互

作用力或相互作用势能与质点间距离的关系在定性上是相同的。晶体中质点的相互作用分为
吸引作用和排斥作用两大类。吸引作用在远距离是主要的，而排斥作用在近距离是主要的。
在某一适当距离时，两者作用相抵消，晶体处于稳定状态。吸引作用来源于异性电荷之间的库
仑引力。排斥作用来源有二：一是同性电荷之间的库仑力，二是泡利原理所引起的排斥力。

两个原子的相互作用势能ｕ（ｒ）的曲线如图２．１１（ａ）所示。由势能ｕ（ｒ）可以按下式计算
相互作用力：

ｆ（ｒ）＝－ｄｕ
（ｒ）
ｄｒ

（２．１７）

·２２· ２　晶 体 结 构



图２．１１　原子间的相互作用
（ａ）相互作用势能和原子间距的关系；

（ｂ）相互作用力和原子间距之间的关系

由相互作用力曲线（图２．１１（ｂ））看出，当两原子很靠近时，
斥力大于引力，总作用力为斥力，ｆ（ｒ）＞０。当两原子相距
比较远时，引力大于斥力，总的作用力为引力，ｆ（ｒ）＜０。在
某适当距离ｒ０，引力和斥力抵消，ｆ（ｒ）＝０，即

ｄｕ（ｒ）
ｄｒ ｒ０

＝０ （２．１８）

　　由此式可以确定原子间的平衡距离ｒ０。还有一个重要
的参量，即有效引力最大时，两原子间的距离ｒｍ 由下式确
定：

ｄｆ（ｒ）
ｄｒ ｒｍ

＝－ｄ
２ｕ（ｒ）
ｄｒ２ ｒｍ

＝０ （２．１９）

所以这一距离ｒｍ 对应势能曲线的拐点。
两个原子间的相互作用势能常可以用幂函数来表达：

ｕ（ｒ）＝－Ａｒｍ ＋
Ｂ
ｒｎ

（２．２０）

式中ｒ为两个原子间的距离，Ａ、Ｂ、ｍ、ｎ皆为大于零的常
数，第一项为库仑引力能，第二项为泡利排斥能。

如果晶体中总的相互作用势能可以视为是原子（离子）
对间的相互作用势能之和，那么，就可以通过先计算出两个原子之间的相互作用势能，然后再
把晶体结构的因素考虑进去，综合起来就可以求得晶体的总势能，这就是经典的处理方法。另
外，也可以通过量子力学方法进行计算。

２．２．２．２　离子晶体晶格能
从能量角度来看，晶体的结合能Ｅｂ定义为：组成晶体的Ｎ 个原子处于“自由”


状态时的总

能量ＥＮ 与晶体处于稳定状态时的总能量Ｅ０的差值


，即

Ｅｂ ＝ＥＮ －Ｅ０ （２．２１）

　　此处“自由”的含义是指各个原子都可以视为独立的粒子。原子之间的距离足够地大，以
致它们之间的相互作用可以忽略时，就可把原子视为自由粒子。

对于离子晶体而言，其晶格能ＥＬ 定义为：１ｍｏｌ离子晶体中的正负离子，


由相互远离的气

态结合成离子晶体时所释放出的能量


。
设晶体中两原子的相互作用势能为ｕ（ｒ），则由Ｎ 个原子组成的晶体，其总的相互作用势

能为：

ｕ（ｒ）＝ １２∑
Ｎ

ｉ
∑
Ｎ

ｊ
ｕ（ｒｉｊ）　（ｉ≠ｊ） （２．２２）

式中引入１
２
因子是由于ｕ（ｒｉｊ）和ｕ（ｒｊｉ）本是同一对相互作用势能，故以第ｉ个原子与以第ｊ个

原子作参考点各自计算相互作用势能时，计算了两次的缘故。
另外，由于晶体表面层原子的数目比晶体内部原子的数目少得多，如果忽略晶体表面层原

子和内部原子对势能贡献的差别，则不会引起多大的误差。这样式（２．２２）还可以简化，最后得
到由Ｎ 个粒子组成的晶体的总相互作用势能为：

·３２·２．２　晶体中质点的结合力与结合能



ｕ（ｒ）＝ Ｎ２∑ｊｕ（ｒ１ｊ） （２．２３）

　　对于由Ｎ 个正、负离子组成的 ＡＸ型晶体，设正、负离子的电价分别为ｚ１ 和ｚ２，根据式
（２．２０）和式（２．２３），其总相互作用势能为：

ｕ＝－Ｎ２∑ｊ ±ｚ１ｚ２ｅ
２

４πεｏｒ１ｊ－
ｂ
ｒｎ１（ ）
ｊ

（２．２４）

括号中第一项的正、负分别对应于异号离子和同号离子之间的相互作用。
设离子间最小距离为ｒ０，则ｒ１ｊ＝ａｊｒ０，于是式（２．２４）可写成：

ｕ＝－Ｎ２
ｚ１ｚ２ｅ２

４πε０ｒ０∑ｊ ±
１
ａｊ－

１
ｒｎ０∑ｊ

ｂ
ａｎ（ ）
ｊ

　　令

Ａ＝∑
ｊ
±１ａｊ

，Ｂ＝∑
ｊ

ｂ
ａｎｊ

其中Ａ称为马德隆常数（ＭａｄｌｕｎｇＣｏｎｓｔａｎｔ），是一个仅与晶体结构有关的常数。不同晶体结
构的马德隆常数列于表２．４。

表２．４　晶体结构的马德隆常数（Ａ值）

结构类型 ＮａＣｌ ＣｓＣｌ 立方ＺｎＳ 六方ＺｎＳ
ＣａＦ２
（萤石）

ＴｉＯ２
（金红石）

Ａｌ２Ｏ３
（刚玉）

Ａ １．７４７６ １．７６２７ １．６３８１ １．６４１３ ２．５１９４ ２．４０８０ ４．１７１

数据来自：Ｗ．Ｌ．Ｊｏｌｌｙ．ＴｈｅＰｒｉｎｃｉｐｌｅｓｏｆＩｎｏｒｇａｎｉｃＣｈｅｍｉｓｔｒｙ．ＭｃＧｒａｗＨｉｌｌ，１９７６．

Ｂ值可通过晶体处于平衡状态时势能最小的条件来求得。
平衡时：

ｄｕ
ｄ（ ）ｒ ｒ０

＝－Ｎ２ －ｚ１ｚ２Ａｅ
２

４πε０ｒ２ ＋
ｎＢ
ｒｎ＋（ ）１

ｒ０
＝０

　　由此得出：

Ｂ＝Ａｚ１ｚ２ｅ
２

４πε０ｎ
ｒｎ－１０ （２．２５）

　　相互作用势能为：

ｕ０＝－ＮＡｚ１ｚ２ｅ
２

８πε０ｒ０
１－１（ ）ｎ （２．２６）

　　ｎ称为玻恩指数（ＢｏｒｎＩｎｄｅｘ），其值大小与离子的电子层结构有关，列于表２．５。
表２．５　玻恩指数（ｎ值）

离子的电子层结构类型 Ｈｅ Ｎｅ Ａｒ、Ｃｕ＋ Ｋｒ、Ａｇ＋ Ｘｅ、Ａｕ＋

ｎ ５ ７ ９ １０ １２

当正、负离子属于不同类型时，ｎ值取其算术平均值。如ＮａＣｌ的ｎ值为
（７＋９）
２ ＝８。ｎ值

也可以通过晶体的体积弹性模量Ｅ 由下式计算：

ｎ＝１＋
７２πε０ｒ４０
Ａｅ２ Ｅ

（２．２７）
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　　对于１ｍｏｌＡＸ型晶体，原子总数Ｎ＝２Ｎ０，Ｎ０ 为阿佛加德罗常数。于是，晶格能ＥＬ 可由
下式计算：

ＥＬ ＝｜ｕ０｜＝Ｎ０Ａｚ１ｚ２ｅ
２

４πε０ｒ０
１－１（ ）ｎ （２．２８）

　　【学习指导】　通过对结合能的研究，可以计算出晶格常数，体积弹性模量等，而这些量可
以通过实验测量。因此将理论的计算结果与实验作比较，就可以验证理论的正确性。另外，也
可以通过热力学参量来计算结合能或晶格能。例如，ＭｇＯ的晶格能可以通过如下的循环来
求得：

Ｍｇ（ｓ）
　汽化热（＋Ｓ）

→
　
Ｍｇ（ｇ）

　电离能（＋Ｉ）
→
　
Ｍｇ２＋（ｇ）

　　　　　　　　　＋　　　　　　　　　　　　　　　　　　　＋

１
２Ｏ２

（ｇ）
　离解热（＋１２Ｄ

→
）

Ｏ（ｇ）
　电子亲合能（－Ｅ）

→
　
Ｏ２－（ｇ）

　　　　　　　　　
反应热（－Ｑ

→
）

ＭｇＯ（ｓ）←
晶格能（－ＥＬ）

根据亥斯（Ｈｅｓｓ）定律，晶格能：ＥＬ＝Ｑ＋Ｓ＋Ｉ＋１２Ｄ－Ｅ
。

等式右边各参量都可测量，则晶格能可由实验数据计算出来。另一方面，结合能的研究也
有助于了解组成晶体的质点之间相互作用的本质，为探索新材料的合成提供理论指导。

【例２．５】　计算ＮａＣｌ晶体的马德隆常数Ａ＝∑
ｊ
±１ａｊ

。

【解】　方法１：由马德隆常数的定义，将求和逐项写出并计算。对于ＮａＣｌ晶体结构（参见
图２．１５）选取晶胞体心的Ｎａ＋离子为参考基准，Ｎａ＋、Ｃｌ－之间平衡距离为ｒ０，则每个Ｎａ＋离子

周围有：６个距离为ｒ０ 的Ｃｌ－离子；１２个距离为槡２ｒ０ 的 Ｎａ＋离子；８个距离为槡３ｒ０ 的Ｃｌ－离
子；６个距离为槡４ｒ０，即２ｒ０的Ｎａ＋离子；……

于是

Ａ＝∑
ｊ
±１ａｊ

＝ ６１－
１２
槡２
＋８
槡３
－６
槡４
＋… ＝１．７４７６

　　方法２：方法１中求和收敛得非常慢，为此，可通过一种有效方法，即设想把晶体分成许多
大的晶胞，使每个晶胞中所包含的正负离子数目相同，因而每个大晶胞是电中性的。若选取某
一大晶胞中心的离子为参考离子，则其他离子对此参考离子的作用可分为大晶胞内的离子和
大晶胞外的离子两部分。由于各大晶胞是电中性的，如果大晶胞足够大，那么，其他大晶胞作
为整体对参考离子的作用就很微弱，所以只要考虑本大晶胞内离子对参考离子的作用即可。
如方法１中，取大晶胞中心Ｎａ＋的离子为参考离子，则它到其他离子的距离为：

ｒ１ｊ ＝ｒ０（ｎ２１＋ｎ２２＋ｎ２３）
１
２ ＝ｒ０ａｊ

式中，ｎ１、ｎ２、ｎ３ 为整数。ａｊ＝（ｎ２１＋ｎ２２＋ｎ２３）
１
２。

由图２．１５可以看出，参考离子最邻近的有６个Ｃｌ－离子，其位置可表示为（±１，０，０），（０，

±１，０），（０，０，±１），因而ａｊ＝１，但每个离子只有
１
２
是属于本晶胞的。同理，次邻近有１２Ｎａ＋

·５２·２．２　晶体中质点的结合力与结合能



离子，其位置可用（１，１，０）表示，每个离子的ａｊ 槡＝ ２，但每个离子只有１４是属于本晶胞。再次

邻近有８个Ｃｌ－离子，其位置都可用（１，１，１）表示，每个离子的ａｊ 槡＝ ３，每个离子只有１８是属于

本晶胞。于是：

Ａ＝∑
ｊ
±１ａｊ ＝

１
２×

１
１×６－

１
４×

１
槡２
×１２＋１８×

１
槡３
×８＝１．４５７

　　大晶胞取得越大，结果就会更精确，精确计算的值为Ａ＝１．７４７５６５。

２．３　晶体中质点的堆积

在晶体中，如果原子或离子的最外层电子构型为惰性气体构型或１８电子构型，则其电子
云分布呈球形对称，无方向性。从几何角度来讲，这样的质点在空间的堆积，可以近似地认为
是刚性球体的堆积。其堆积应该服从最紧密堆积原理。

２．３．１　最紧密堆积原理与最紧密堆积方式

２．３．１．１　最紧密堆积原理
晶体中各离子间的相互结合，可以看作是球体的堆积。按照晶体中质点的结合应遵循势

能最低的原则，从球体堆积的几何角度来看，球体堆积的密度越大，系统的势能越低，晶体越稳
定。此即球体最紧密堆积原理。该原理是建立在质点的电子云分布呈球形对称以及无方向性
的基础上的，故只有典型的离子晶体和金属晶体符合最紧密堆积原理，而不能用最紧密堆积原
理来衡量原子晶体的稳定性。

２．３．１．２　最紧密堆积方式
根据质点的大小不同，球体最紧密堆积方式分为等径球和不等径球两种情况。等径球最

紧密堆积有六方最紧密堆积和面心立方最紧密堆积两种。等径球最紧密堆积时，在平面上每
个球与６个球相接触，形成第１层（球心位置标记为Ａ），如图２．１２所示。此时，每３个彼此相
接触的球体之间形成１个弧线三角形空隙，每个球周围有６个弧线三角形空隙，其中３个空隙
的尖角指向图的下方（其中心位置标记为Ｂ），另外３个空隙的尖角指向图的上方（其中心位置
标记为Ｃ），这两种空隙相间分布。第２层球放上去时，只有将球心放在第１层球所形成的空
隙上方，即Ｂ位或Ｃ位上方，才能形成最紧密堆积。假设第２层球心放在Ｂ位上方（放在Ｃ位
上方是等价的），则第３层球放上去时就有两种情况。其一是第３层球放在第２层球形成的弧
线三角形空隙上方，即第３层球的球心正好在第１层球的正上方，亦即第３层球与第１层球的
排列位置完全相同，球体在空间的堆积是按照ＡＢＡＢ…的层序来堆积。这样的堆积中可以取
出一个六方晶胞，故称为六方最紧密堆积，见图２．１３。其二是第３层球放在Ｃ位正上方，与第

２层球相互交错，这样第３层球的排列并不重复，只有第４层球放上去时才重复第１层球的排
列，在空间形成ＡＢＣＡＢＣ…的堆积方式。从这样的堆积中可以取出一个面心立方晶胞，故称
为面心立方最紧密堆积，见图２．１４（ａ）。面心立方堆积中，ＡＢＣＡＢＣ…重复层面平行于（１１１）
晶面，见图２．１４（ｂ）。两种最紧密堆积中，每个球体周围同种球体的个数均为１２。

·６２· ２　晶 体 结 构



图２．１２　球体在平面上的最紧密堆积

图２．１３　六方最紧密堆积
（ａ）ＡＢＡＢ…堆积；（ｂ）六方晶胞

图２．１４　面心立方最紧密堆积
（ａ）ＡＢＣＡＢＣ…堆积；（ｂ）晶胞及密堆面的堆积方向

·７２·２．３　晶体中质点的堆积



　　由于球体之间是刚性点接触堆积，所以上述两种最紧密堆积中仍然有空隙存在。从形状
上看，空隙有两种：一种是四面体空隙，另一种是八面体空隙。四面体空隙由４个球体所构成，
球心连线构成一个正四面体。八面体空隙有６个球体所构成，球心连线形成一个正八面体。
四面体的空间取向有３种：上层１个球，下层３个球（四面体顶点朝上）；上层３个球，下层１个
球（四面体顶点朝下）；上层２个球，下层２个球（相当于从垂直于四面体的边棱方向观察）。八
面体的空间取向也有３种：上层１个球，中层４个球，下层１个球；上层２个球，中层２个球，下
层２个球；上层３个球，下层３个球。可以证明，体积上，四面体空隙小于八面体空隙。

最紧密堆积中空隙的分布情况是：每个球体周围有８个四面体空隙和６个八面体空隙。
从图２．１２或图２．１３中可以看出，第２层球放在Ｂ位上时，在３个Ｂ位形成了３个四面体空
隙，而３个Ｂ位所夹的Ａ位正上方形成１个四面体空隙，这４个四面体空隙与半个Ａ球相接
触；同理，３个Ｃ上位形成了３个八面体空隙与半个Ａ球接触。故每个球周围有８个四面体空
隙和６个八面体空隙。

ｎ个等径球最紧密堆积时，整个系统四面体空隙数为ｎ×８４ ＝２ｎ个，八面体空隙数为ｎ×６６
＝ｎ个。

为了表达最紧密堆积中总空隙的大小，通常采用空间利用率（也称为原子堆积系数）来表
征。其定义为：晶胞中原子体积与晶胞体积的比值


。两种最紧密堆积的空间利用率均为

７４．０５％，空隙占整个空间的２５．９５％。
金属中原子的堆积可以认为是等径球的堆积。在合金和离子晶体中，质点有大有小，质点

的堆积属于不等径球堆积。不等径球堆积时，较大球体作等径球的紧密堆积，较小的球填充在
大球紧密堆积形成的空隙中。其中稍小的球体填充在四面体空隙，稍大的则填充在八面体空
隙，如果更大，则会使堆积方式稍加改变，以产生较大的空隙满足填充的要求。这涉及到配位
数的概念。

最紧密堆积只是在不考虑晶体中质点相互作用的物理化学本质的前提下，从纯几何角度
对晶体结构的一种描述。实际上，晶体中的质点在结合时，其质点的相对大小，对键性、键强、
配位关系、质点间的交互作用等有着决定性的影响。因此，离子晶体的结构不能单从密堆积方
面来考虑，它的配位数最多只能是８。

影响晶体结构的因素有内在因素和外在因素两个方面。内在因素主要包括质点的相对大
小、配位关系、离子间的相互极化等。外在因素主要有温度、压力等。

【例２．６】　试计算等径球面心立方堆积的空间利用率。

【解】　参阅图２．１４（ｂ），晶胞内球体数目为８×１８＋６×
１
２＝４

。若球体半径为ｒ，晶胞参数

为ａ，则槡２ａ＝４ｒ，即ａ 槡＝２ ２ｒ，于是

空间利用率（堆积系数）ＰＣ＝
４×４３πｒ

３

ａ３ ＝
４×４３πｒ

３

（槡２ ２ｒ）３
＝０．７４０５

　　【点评】　同样可以计算出六方密堆积的ＰＣ亦为０．７４０５。通过比较晶体空间利用率的
大小，可以判断晶体宏观物理性质密度、折射率等的相对大小，建立起结构和性质之间的相互
关系。
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２．３．２　内在因素对晶体结构的影响———化学组成与晶体结构的关系

２．３．２．１　质点的相对大小
质点（原子或离子）的相对大小对晶体结构有决定性影响。在晶体中，质点总是在其平衡

位置附近作振动，当质点间的结合处于对应条件下的平衡状态时，质点间保持着一定的距离。
这个距离反映了质点的相对大小。原子半径的大小与原子处于孤立状态还是处于结合状态
有关。

当原子处于孤立状态时，按照原子的电子云结构模型，从理论上讲，其电子云的几率分布
在距原子核无穷远的地方仍然存在，但实际上在距原子核中心有限的距离内，其电子云的几率
分布很快趋向于零。于是可以定义孤立态原子半径为：从原子核中心到核外电子的几率分布
趋向于零的位置间的距离。这个半径亦称为范德华半径。

当原子处于结合状态时，根据Ｘ射线衍射可以测出相邻原子面间的距离。如果是金属晶
体，则定义金属原子半径为：相邻两原子面间距离的一半。如果是离子晶体，则定义正、负离子
半径之和等于相邻两原子面间的距离。这时要确定正、负离子半径分别为多少，还要再建立一
个关系式，才能求解出正、负离子半径的确切数据。通常有两种方法，其一是哥希密特（Ｇｏｌｄ
ｓｃｈｍｉｄｔ）从离子之间堆积的几何关系出发，并以 Ｏ２－离子半径为０．１３２ｎｍ，Ｆ－离子半径为

０．１３３ｎｍ为基准建立的一套质点间相对大小的数据，称为哥希密特离子半径（离子间的接触半
径），其数据见书后附表。其二是鲍林（Ｐａｕｌｉｎｇ）考虑了原子核及其他离子的电子对核外电子
的作用后，从有效核电荷的观点出发定义的一套质点间相对大小的数据，称为鲍林离子半径。
鲍林认为离子半径主要取决于最外层电子的分布，对于等电子离子来说，离子半径还与作用于
其上的有效核电荷（Ｚ－Ｓ）成反比，因此，单价离子半径ｒ１为：

ｒ１＝ Ｃ
Ｚ－Ｓ

（２．２９）

式中　Ｃ———由外层电子主量子数所决定的一个常数；

　Ｚ———原子序数；

　Ｓ———屏蔽常数，可由实验求得。
求得单价离子半径ｒ１后，再通过下式换算出多价离子半径ｒｍ：

ｒｍ ＝ｒ１·ｍ－ ２
ｎ－１ （２．３０）

式中　ｍ———离子的价数；

　ｎ———玻恩指数。
除此之外，还有察哈里阿森（Ｚａｃｈａｒｉａｓｅｎ）离子半径和谢农（Ｓｈａｎｎｏｎ）的有效离子半径。
由此可见，原子半径或离子半径实际上反映了质点间相互作用达到平衡时，质点间距离的

相对大小。不同学者给出的离子半径的数据在大小上虽有一定差异，但它们都反映出质点间
相对距离这一实质。而这一距离的大小是与离子间交互作用的多种因素有关的，如密堆积时，
一个离子周围异种离子的数目应尽可能多；温度升高时，质点间距离增大，故离子半径会相应
地增大；压力增大时，离子间距离会缩小，因而离子半径亦会减小。另外，离子间的相互极化作
用也会对离子半径有较大的影响。

２．３．２．２　配位数（ＣｏｏｒｄｉｎａｔｉｏｎＮｕｍｂｅｒ）与配位多面体
一个原子（或离子）周围同种原子（或异号离子）的数目称为原子或离子的配位数，用ＣＮ

·９２·２．３　晶体中质点的堆积



来表示。前已述及，不等径球密堆积时，大球首先按最紧密方式堆积，小球填充在大球密堆积
形成的四面体或八面体空隙中，那么究竟多大的球可以填充于四面体空隙，多大的球可以填充
于八面体空隙，这取决于离子间的相对大小。在ＮａＣｌ晶体中，Ｃｌ－离子按照面心立方最紧密
方式堆积，Ｎａ＋离子填充于Ｃｌ－离子形成的八面体空隙中。这样，每个 Ｎａ＋离子周围有６个

Ｃｌ－离子，即Ｎａ＋离子的配位数为６，如图２．１５所示。而在ＣｓＣｌ结构中，每个Ｃｓ＋离子位于８
个Ｃｌ－离子简单立方堆积形成的立方体空隙中，即Ｃｓ＋离子的配位数为８，如图２．１６所示。这
是因为离子堆积过程中，为了满足密堆积原理，使系统能量最低而趋于稳定，每个离子周围都
应尽可能多地被其他离子所包围。而 Ｃｓ＋ 离子半径（０．１８２ｎｍ）大于 Ｎａ＋ 离子半径
（０．１１０ｎｍ），使得它周围可以容纳更多的异号离子。由此可见，配位数的大小与正、负离子的
半径的比值（相对大小）有关。

图２．１５　ＮａＣｌ晶体中的八面体结构与正八面体中正负离子在平面上的排列

图２．１６　ＣｓＣｌ晶体结构

现以ＮａＣｌ、ＣｓＣｌ晶体为例分析一下配位数与正负离子半径比
之间的关系。从图２．１５（ａ）中可以看出，位于体心的 Ｎａ＋离子和６
个面心上的Ｃｌ－离子形成一个钠氯八面体［ＮａＣｌ６］。图２．１５（ｂ）是

１／２晶胞高度的晶面上，４个Ｃｌ－离子和１个Ｎａ＋离子的临界接触状
况，从中可以取出一个直角三角形，根据边角关系可以得出形成６

配位的八面体时，正、负离子间都能彼此接触的条件是ｒ＋
ｒ－ ＝０．４１４

。

如果ｒ＋
ｒ－＜０．４１４

，则正、负离子脱离接触，而负离子间彼此接触，这时负离子间斥力很大，系统

能量高，结构不稳定，配位数会降低，以使系统引力、斥力达到平衡。当ｒ＋
ｒ－＞０．４１４

时，正、负离

子间彼此接触，负离子间脱离接触正、负离子间引力很大，负离子间斥力较小，在一定程度内，
系统引力大于斥力，结构稳定。但晶体结构不但要求正、负离子间密切接触，而且还要求正离
子周围的负离子尽可能地多，即配位数愈高愈稳定。根据这一原则，从图２．１６的ＣｓＣｌ结构中

可以推出，当ｒ＋
ｒ－ ＝０．７３２

时，正离子周围可以排列８个负离子，即正离子的配位数为８。这也

·０３· ２　晶 体 结 构



是一个正、负离子之间彼此均相互接触的临界状态。当ｒ＋
ｒ－＞０．７３２

时，在一定范围内，８配位

仍然稳定。当ｒ＋
ｒ－＝１

时，成为等径球堆积，密堆积时配位数为１２。由此可见，晶体结构中正、

负离子的配位数的大小由结构中正、负离子半径的比值来决定，根据几何关系可以计算出正离
子配位数与正、负离子半径比之间的关系，其值列于表２．６。因此，如果知道了晶体结构是由

何种离子构成的，则从ｒ＋
ｒ－
比值就可以确定正离子的配位数及其配位多面体的结构。常见的配

位多面体形状示于图２．１７。配位多面体的概念在后面分析晶体结构时是很重要的，因为晶体

图２．１７　常见配位多面体的形状

结构可以用空间群的对称关系来描述，也可以看成是由
配位多面体以特定的方式连接而成的结构。这样，一方
面可以把复杂结构简化，直观简明地再现晶体结构的基
本特点和相互关系；另一方面还可以比较自然客观地在
多面体连接的基础上对晶体结构进行对比分类，并且不
管质点间结合力的性质是离子键还是共价键，都可以用
配位多面体来描述其结构。

表２．６　正离子配位数与正、负离子半径比之间的关系

ｒ＋
ｒ－

正离子配位数 配位多面体形状 实　　例

０．０００～０．１５５
０．１５５～０．２２５
０．２２５～０．４１４
（０．４１４～０．７３２）
０．４１４～０．７３２
（０．６４５～１．０００）
０．７３２～１．０００
１．０００

２
３
４
４
６
８
８
１２

哑铃形（直线形）
平面三角形或四面体形

四面体形

四方平面形

八面体形

四方反棱柱形

立方体形

立方八面体形

复七面体形

干冰ＣＯ２
Ｂ２Ｏ３、ＣｄＩ２
ＳｉＯ２、ＧｅＯ２

ＮａＣｌ、ＭｇＯ、ＴｉＯ２
ＣｓＣｌ、ＺｒＯ２、ＣａＦ２

Ｃｕ
Ｃｓ

注：表中ｒ＋
ｒ－
的取值范围是０．１５５≤

ｒ＋
ｒ－＜０．２２５

时配位数为３，其他类同。在实际晶体中，正离子在其半径允许的情况

下，总是要有尽可能多的配位数，使得正、负离子间接触而负离子间稍有间隔，以保证系统处于稳定状态。

值得注意的是在许多硅酸盐晶体中，配位多面体的几何形状不像理想的那样有规则，甚至
在有些情况下可能会出现较大的偏差。在有些晶体中，每个离子周围的环境也不一定完全相
同，所受的键力也可能不均衡，因而会出现一些特殊的配位情况，表２．７给出了一些正离子与

Ｏ２－离子结合时常见的配位数。
表２．７　正离子与Ｏ２－离子结合时常见的配位数

配 位 数 正　离　子

３ 　Ｂ３＋

４ 　Ｂｅ２＋，Ｎｉ２＋，Ｚｎ２＋，Ｃｕ２＋，Ａｌ３＋，Ｔｉ４＋，Ｓｉ４＋，Ｐ５＋

６ 　Ｎａ＋，Ｍｇ２＋，Ｃａ２＋，Ｆｅ２＋，Ｍｎ２＋，Ａｌ３＋，Ｆｅ３＋，Ｃｒ３＋，Ｔｉ４＋，Ｎｂ５＋，Ｔａ５＋

８ 　Ｃａ２＋，Ｚｒ４＋，Ｔｈ４＋，Ｕ４＋，ＴＲ３＋

１２ 　Ｋ＋，Ｎａ＋，Ｂａ２＋，ＴＲ３＋

　 　注：表中ＴＲ３＋代表稀土离子。
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从表２．７可以看出，在硅酸盐晶体中，Ｓｉ４＋离子经常以４配位形式存在于４个Ｏ２－离子形
成的四面体中心，构成硅酸盐晶体的基本结构单元硅氧四面体［ＳｉＯ４］。Ａｌ３＋离子一般位于６
个Ｏ２－离子围成的八面体，但也可以取代Ｓｉ４＋离子而存在于四面体中心，即Ａｌ３＋与Ｏ２－可以
形成６与４两种配位关系。因此，在许多铝硅酸盐晶体中，Ａｌ３＋一方面以铝氧八面体［ＡｌＯ６］
形式存在，另一方面也可以以铝氧四面体［ＡｌＯ４］形式与硅氧四面体［ＳｉＯ４］一起存在，构成硅
（铝）氧骨干。在极少数情况下，如在红柱石晶体中，Ａｌ３＋也存在于被５个Ｏ２－所包围的多面体
中心。Ｍｇ２＋、Ｆｅ２＋、Ｆｅ３＋一般则位于６个Ｏ２－离子形成的八面体中心。

影响配位数的因素除正、负离子半径比以外，还有温度、压力、正离子类型以及极化性能
等。对于典型的离子晶体而言，在常温常压条件下，如果正离子的变形现象不发生或者变形很
小时，其配位情况主要取决于正、负离子半径比，否则，应该考虑离子极化对晶体结构的影响。

２．３．２．３　离子极化
在离子晶体中，通常把离子视作刚性的小球，这是一种近似处理，这种近似仅在典型的离

子晶体中误差较小。实际上，在离子紧密堆积时，带电荷的离子所产生的电场，


必然要对另一

个离子的电子云产生吸引或排斥作用，使之发生变形，这种现象称为极化


。极化有双重作用，
自身被极化和极化周围其他离子。前者用极化率（α）来表示，后者用极化力（β）来表示。极化

率定义为单位有效电场强度（Ｅ）下所产生的电偶极矩（μ）的大小，即α＝μＥ
。极化率反映了离

子被极化的难易程度，即变形性的大小。极化力与离子的有效电荷数（Ｚ）成正比，与离子半

径（ｒ）的２次方成反比，即β＝
Ｚ

ｒ２
。极化力反映了极化周围其他离子的能力。

自身被极化和极化周围其他离子两个作用同时存在，不可分割，但表现的程度不尽相同。
一般来说，正离子半径较小，电价较高，极化力表现明显，不易被极化。负离子则相反，经常表
现出被极化的现象，电价小而半径较大的负离子（如Ｉ－，Ｂｒ－等）尤为显著。因此，考虑离子间
相互极化作用时，一般只考虑正离子对负离子的极化作用，但当正离子为１８电子构型（如

Ｃｕ＋，Ａｇ＋，Ｚｎ２＋，Ｃｄ２＋，Ｈｇ２＋等）时，极化率也比较大，正离子也容易变形。此时必须考虑负离
子对正离子的极化作用，以及由此产生的诱导偶极所引起的附加极化效应。

极化会对晶体结构产生显著影响，主要表现为极化会导致离子间距离缩短，


离子配位数降

低；同时变形的电子云相互重叠，使键性由离子键向共价键过渡，


最终使晶体结构类型发生变

图２．１８　离子极化作用示意图

化

。由于离子的极化作用，使其正负电荷中心不重合，产生电偶

极矩，见图２．１８（ｂ）。如果正离子的极化力很强，将使负离子的
电子云显著变形，产生很大的电偶极矩，加强了与附近正离子间
的吸引力，使得正负离子更加接近，距离缩短，配位数降低，如图

２．１９所示。例如银的卤化物ＡｇＣｌ、ＡｇＢｒ和ＡｇＩ，按正负离子半
径比预测，Ａｇ＋离子的配位数都是６，属于 ＮａＣｌ型结构，但实际

上ＡｇＩ晶体属于配位数为４的立方ＺｎＳ型结构，见表２．８。这是由于离子间很强的极化作用，
使离子间强烈靠近，配位数降低，结构类型发生变化。由于极化使离子的电子云变形失去球形
对称，相互重叠，导致键性由离子键过渡为共价键。极化对ＡＸ２ 型晶体结构的影响结果示于
图２．２０。
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图２．１９　负离子在正离子的电场中被极化使配位数降低

图２．２０　离子极化与ＡＸ２ 型晶体的型变规律

表２．８　离子极化与卤化银晶体结构类型的关系

ＡｇＣｌ ＡｇＢｒ ＡｇＩ

Ａｇ＋和Ｘ－半径之和（ｎｍ） ０．１２３＋０．１７２＝０．２９５ ０．１２３＋０．１８８＝０．３１１ ０．１２３＋０．２１３＝０．３３６

Ａｇ＋－Ｘ－实测距离（ｎｍ） ０．２７７ ０．２８８ ０．２９９

极化靠近值（ｎｍ） ０．０１８ ０．０２３ ０．０３７

ｒ＋
ｒ－
值 ０．７１５ ０．６５４ ０．５７７

理论结构类型 ＮａＣｌ ＮａＣｌ ＮａＣｌ

实际结构类型 ＮａＣｌ ＮａＣｌ 立方ＺｎＳ

实际配位数 ６ ６ ４

综上所述，离子晶体的结构主要取决于离子间的数量（反映在原子比例方面），离子的相对
大小（反映在离子半径比上）以及离子间的极化等因素。这些因素的相互作用又取决于晶体的
化学组成，其中何种因素起主要作用，要视具体晶体而定，不能一概而论。

哥希密特（Ｇｏｌｄｓｃｈｍｉｄｔ）据此于１９２６年总结出结晶化学定律，即“晶体结构取决于其组成
基元（原子、离子或离子团）的数量关系、大小关系及极化性能”。数量关系反映在化学式上，在
无机化合物晶体中，常按数量关系对晶体结构分类，见表２．９。

表２．９　无机化合物结构类型

化学式类型 ＡＸ ＡＸ２ Ａ２Ｘ３ ＡＢＯ３ ＡＢＯ４ ＡＢ２Ｏ４

结构类型举例 氯化钠型 金红石型 刚玉型 钙钛矿型 钨酸钙型 尖晶石型

实　　例 ＮａＣｌ ＴｉＯ２ αＡｌ２Ｏ３ ＣａＴｉＯ３ ＰｂＭｏＯ４ ＭｇＡｌ２Ｏ４

构成晶体的基元的数量关系相同，但大小不同，其结构类型亦不相同


。如ＡＸ型晶体由于
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离子半径比不同有ＣｓＣｌ型、ＮａＣｌ型、ＺｎＳ型等结构，其配位数分别为８、６和４。
有时，组成晶体的基元的数量和大小关系皆相同，但因极化性能不同，其结构类型亦不相

同。如ＡｇＣｌ和ＡｇＩ均属ＡＸ型，其
ｒ＋
ｒ－
比值也比较接近，但因Ｃｌ－和Ｉ－离子的极化性能不同，

使得其结构分别属于ＮａＣｌ型和ＺｎＳ型。
【例２．７】　对于ＡＸ型化合物，当正、负离子为１价时，大多数为离子化合物；正负离子为

２价时，形成的离子化合物减少，ＺｎＳ即为共价型化合物；正负离子为３价、４价时，则形成共价
化合物，如ＡｌＮ、ＳｉＣ等，使解释原因。

【解】　对于１价正离子而言，最外层只有１个电子，很容易失去，其电负性比较小；对于１
价负离子而言，最外层有７个电子，很容易得到１个电子而形成满壳层结构，其电负性比较大。
两种１价离子形成化合物时因电负性相差较大，故多形成离子化合物。随价态升高，正离子极
化能力增强，负离子极化率增大，形成化合物时，极化效应很强。加之两元素之间电负性差值
减小，故共价键成分增加，形成共价化合物。

２．３．３　外在因素对晶体结构的影响———同质多晶与类质同晶及晶型转变

２．３．３．１　同质多晶与类质同晶
上面主要讨论了内因（化学组成）与晶体结构的关系，然而外因（温度、压力等）在一定条件

下也是决定晶体结构的重要因素。从热力学角度来看，每一种晶体都有其形成和稳定存在的
热力学条件。组成相同的物质，在不同的热力学条件下形成的晶体，其结构和性能截然不同。
例如金刚石和石墨，化学成分都是碳，但金刚石是在高温和极高的静压力下形成的，属于立方
晶系，配位数为４，而石墨是在常压条件下形成的，属于六方晶系，配位数为３。


这种化学组成

相同的物质，在不同的热力学条件下形成结构不同的晶体的现象，称为同质多晶（Ｐｏｌｙ
ｍｏｒ

ｐｈｉｓｍ）现象
。由此所产生的每一种化学组成相同但结构不同的晶体，称为变体


。例如ＳｉＯ２晶

体就有多种变体，α石英和β石英就是其中的两个，通常用α表示高温稳定的变体，β和γ依
次表示低温稳定的变体。同质多晶现象在氧化物晶体中普遍存在，对研究晶型转变、材料制备
过程中工艺制度的确定等具有重要意义。

在自然界还存在这样一种现象，化学组成相似或相近的物质，在相同的热力学条件下，


形

成的晶体具有相同的结构，这种现象称为类质同晶（Ｉｓｏｍｏｒｐｈｉｓｍ）现象
。这是自然界很多矿

物经常共生在一起的根源。例如菱镁矿（ＭｇＣＯ３）和菱铁矿（ＦｅＣＯ３）因其组成接近，结构相
同，因而经常共生在一起。类质同晶对矿物提纯与分离、固溶体的形成及材料改性具有重要意
义。

２．３．３．２　同质多晶转变
在同质多晶中，由于各个变体是在不同的热力学条件下形成的，因而各个变体都有自己稳

定存在的热力学范围。当外界条件改变到一定程度时，为在新的条件下建立新的平衡，各变体
之间就可能发生结构上的转变，即发生同质多晶转变。

根据转变时速度的快慢和晶体结构变化的不同，可将多晶转变分为两类：位移性转变和重
建性转变。

位移性转变仅仅是结构畸变，转变前后结构差异小，


转变时并不打开任何键或改变最邻近

的配位数，只是原子的位置发生少许位移，使次级配位有所改变，如图２．２１


所示的高对称结构
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图２．２１　多晶转变类型
（ａ）结构的疏松形式；

（ｂ）、（ｃ）位移性转变形成折叠形式；

（ｄ）重建性转变形成截然不同的结构形式

（ａ）向（ｂ）和（ｃ）结构的转变


。由于位移性转变仅仅
是键长和键角的调整，未涉及旧键破坏和新键形
成，因而转变速度很快，常在一个确定温度下发生。
位移性转变也称为高低温性转变。α石英和β石英
在５７３℃的晶型转变属于位移性转变。

从图２．２１中结构之间的能量关系来看，从高
能量的疏松形式的结构（ａ）转变为低能量的折叠形
式的结构（ｂ）或（ｃ），因中心质点与次级配位之间的
距离缩短，系统能量降低。因此畸变形式是具有较
低结构能量的低温型。

在硅酸盐晶体中具有位移性转变的变体之间，
高温型变体常具有较高的对称性和疏松的结构，并
有较大的比容、热容和较高的熵，位移性转变可以
使结构调整到密实的低能量状态。

重建性转变不能简单地通过原子位移来实现


，
转变前后结构差异大，必须破坏原子间的键，


形成

一个具有新键的结构，如图２．２１中（ａ）到（ｄ）


的转

变

。因为破坏旧键并重新组成新键需要较大的能

量，所以重建性转变的速度很慢。高温型的变体经
常以介稳状态存在于室温条件下。如α石英和

α鳞石英之间的转变。加入矿化剂可以加速这种转
变的进行。

【例２．８】　铁在９１２℃，由γＦｅ转变为αＦｅ，计算转变时的体积变化。

【解】　γＦｅ为面心立方结构，αＦｅ为体心立方结构，若Ｆｅ原子半径为ｒ，则有槡２ａγＦｅ＝４ｒ
和槡３ａαＦｅ＝４ｒ。

（１）假定转变前后原子半径不变，则

ΔＶ
ＶγＦｅ

＝
２
４
槡３（ ）ｒ ３

－（槡２ ２ｒ）３

（槡２ ２ｒ）３
＝０．０８８７

表明转变使体积膨胀。
（２）考虑多晶转变时由于配位数的变化会导致原子半径发生变化。当由γＦｅ转变为α

Ｆｅ时，配位数由１２转变为８，这时原子半径ｒαＦｅ＝０．９７ｒγＦｅ，于是

ΔＶ
ＶγＦｅ

＝
２
４
槡３
×０．９７ｒγ（ ）Ｆｅ ３

－（槡２ ２ｒγＦｅ）３

（槡２ ２ｒγＦｅ）３
＝－０．００６４１

表明转变使体积收缩。
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２．４　单质晶体结构

同种元素组成的晶体称为单质晶体，包括金属晶体、共价晶体和分子晶体。

２．４．１　金属晶体的结构

２．４．１．１　常见金属晶体结构
典型金属的晶体结构是最简单的晶体结构。由于金属键的性质，使典型金属的晶体具有

高对称性、高密度的特点。常见的典型金属晶体是面心立方、体心立方和密排六方３种晶体，
其晶胞结构如图２．２２所示。另外，有些金属由于其键的性质发生变化，常含有一定成分的共
价键，会呈现一些不常见的结构。锡是Ａ４型结构（与金刚石相似），锑是Ａ７型结构等。

图２．２２　常见金属晶体的晶胞结构
（ａ）面心立方（Ａ１型）；（ｂ）密排六方（Ａ３型）；（ｃ）体心立方（Ａ２型）

常见面心立方的金属有Ａｕ、Ａｇ、Ｃｕ、Ａｌ、γＦｅ等，晶格结构中原子坐标分别为［０，０，０］，

［０，１２
，１
２
］，［１
２
，０，１２

］，［１
２
，１
２
，０］。晶胞中所含原子数为４。乍看起来，晶胞似有１４个原子，

但实际上晶胞顶点的原子为８个晶胞所共有，面心处的原子为２个晶胞所共有，因此每个晶胞

所含原子数为：８×１８＋６×
１
２＝４

。

常见体心立方的金属有αＦｅ、Ｖ、Ｍｏ等，晶格中原子坐标为［０，０，０］，［１２
，１
２
，１
２
］。晶胞

中原子数为：８１８＋１＝２
。

Ｚｎ、Ｍｇ、Ｌｉ等是常见的密排六方结构的金属，原子分布除了简单六方点阵的每个阵点
［０，０，０］上有原子外，在六方棱柱体内还有３个原子。如用平行六面体坐标表示，其坐标为

［１
３
，２
３
，１
２
］或［２

３
，１
３
，１
２
］。在六方柱晶胞中，顶点的每个原子为６个晶胞所共有，上下底面中

心的原子为２个晶胞所共有，所以六方柱晶胞所包含的原子数为：１２×１６＋２×
１
２＋３＝６

。
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２．４．１．２　金属中原子紧密堆积的化学基础
在常见金属晶体结构中，大多数金属中的原子之所以能实现紧密堆积，是由这些金属原子

的电子构型所决定的。由于金属元素的最外层电子构型多数属于ｓ型，而ｓ型轨道没有方向
性，它可以与任何方向的相邻原子的ｓ轨道重叠，相邻原子的数目在空间几何因素允许的情况
下并无严格的限制，因此，金属键既没有方向性，也没有饱和性。当由数目众多的ｓ轨道组成
晶体时，金属原子只有按紧密的方式堆积起来，才能使各个ｓ轨道得到最大程度的重叠，使晶
体结构最为稳定。

２．４．１．３　金属原子形成晶体时结构上的差异
为什么有的金属形成Ａ１型结构，而有的形成Ａ２或Ａ３型结构？首先考察一下Ａ２型金属

晶体结构的形成情况。许多金属单质采用体心堆积（Ａ２ 型）结构，然而，体心堆积不是最紧密
堆积。这说明影响晶体结构的因素除了堆积紧密以外，还有其他原因，如参与成键的价电子数
及其轨道的影响等。周期表中ⅠＡ族的碱金属和ⅠＢ族的铜、银、金两系列之间的差别是比较
典型的。碱金属原子最外层电子皆为ｎｓ１，为了实现最大程度的重叠，原子之间相互靠近一些
较为稳定，配位数为８的一圈其键长比配位数为１２的一圈之键长短一些，即Ａ２型结构对碱金
属来说是合适的、稳定的。铜、银、金元素在其最外层电子４ｓ１、５ｓ１、６ｓ１ 内都具有ｄ１０的电子构
型，这意味着ｄ轨道５个方向全被电子占满。这些不参与成键的ｄ轨道在原子进一步靠近时
产生斥力，使原子不能进一步接近，因此，接触距离较大的Ａ１ 型结构就比较稳定。这就是铜、
银、金都具有Ａ１ 型结构的原因。

Ａ１ 和Ａ３ 型最紧密堆积结构之间也有差异。在两种结构中每个原子周围均有１２个最近

邻原子，其距离为ｒ；有６个次近邻原子，其距离为槡２ｒ；从第３层近邻起，两种堆积有一定差别。
根据计算，这种差别可以导致六方最紧密堆积的自由焓比面心立方最紧密堆积的自由焓低

０．０１％左右。所以，有些金属常温下采用六方最紧密堆积，而在高温下由于Ａ１的无序性比Ａ３
大，即Ａ１ 型比Ａ３ 型具有更高的熵值，所以由Ａ３型转变到Ａ１型时，熵变ΔＳ＞０。本来这两种
结构之间自由焓差值不大，若温度升高，ＴΔＳ增大，ΔＧ＝ΔＨ－ＴΔＳ＜０，因此，高温下Ａ１型结
构比较稳定。

２．４．１．４　金属键的结构特征及金属的特性
（１）金属或合金在组成上不遵守定比或倍比定律
就键的特点而言，金属键和离子键都没有方向性和饱和性，但在结合成晶体时情况却不相

同。在离子晶体中，为了保持电中性，正负离子在数目上应该具有一定比例，即离子晶体中的
正负离子在数目上符合化学中的定比或倍比定律。在金属或合金中，电中性并不取决于各种
原子的相对数目，因此，金属往往很容易形成成分可变、不遵守定比或倍比定律的金属化合物。

（２）金属或合金在力学性能上表现出良好的塑性和延展性
金属的导电性和导热性源于金属中的自由电子，但这并未完全反映出金属晶体中的结构

特点。金属晶体和非金属晶体在力学性质上差异很大，前者为韧性材料，而后者一般是脆性材
料。为了进一步揭示金属晶体中的结构特征及其在性能上的表现，我们来考察一下金属所特
有的力学性质———延展性。金属一般都可以被锤打成薄片，而无机非金属材料却不能。金属
的范性变形起因于金属中的原子面在外力作用下沿某个特定原子面的某个特定方向的滑移。
实验发现，铝晶体受拉力作用后，晶体变长，并不是原子间距增大，而是晶体中各部分沿（１１１）
晶面在［１１０］方向上移动了原子间距的整数倍（详细情况请参阅“位错的运动”）。所以，晶体虽
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然变长，但晶体中原子间距仍然保持原来的周期性而未改变。外力消失后，形变被保持下来，
材料表现出塑性。

晶体中的原子面在外力作用下能否顺利实现滑移，取决于晶体中滑移系统（由一个滑移面
和一个滑移方向构成一个滑移系统，通常在密排面的密排方向上发生滑移，因为这样滑移阻力
小且能很快进入平衡位置）的多少。滑移系统越多，越容易产生塑性变形。反之，滑移系统越
少，材料的脆性越大。典型的金属结构，由于结合力没有方向性和饱和性、配位数高、结构简单
等原因，对滑移过程的顺利进行，提供了非常有利的条件。对于共价晶体（如金刚石）结构，要
使滑移方向、键角方向、滑移周期都刚好一致是比较困难的。在离子晶体中，虽然离子键也没
有方向性和饱和性，但滑移过程中在许多方向上有正负离子吸引，相邻同号离子排斥，使滑移
过程难以进行。

图２．２３　面心立方晶体的滑移系统

在金属晶体中，其延展性也有差异。铜、银、金等金属
的延展性非常好，这是因为铜、银、金晶体中存在完整的ｄ
电子层，ｄ电子层有互斥作用，使ｓ电子重叠时不能进一步
靠近，从而形成接触距离较大的Ａ１ 型结构。而Ａ１ 型结构
比Ａ２、Ａ３型结构和其他更复杂的结构有更多的滑移系统。

Ａ１型金属具有１２个滑移系统，即４个｛１１１｝面，该面上原
子堆积密度最大，相互平行的原子面间距离也最大。每个
晶面有３个方向［１０１］、［０１１］和［１１０］可供滑移，故共有４
×３＝１２个滑移系统，如图２．２３所示。非金属晶体，如刚

玉（αＡｌ２Ｏ３）只有１个滑移面（００１）和２个滑移方向，塑性变形受到严格限制，表现出脆性。

２．４．２　非金属元素单质的晶体结构

２．４．２．１　惰性气体元素的晶体
惰性气体在低温下形成的晶体为Ａ１（面心立方）型或Ａ３（六方密堆）型结构。由于惰性气

体原子外层为满电子构型，它们之间并不形成化学键，低温时形成的晶体是靠微弱的没有方向
性的范德华力直接凝聚成最紧密堆积的Ａ１型或Ａ３型分子晶体。

２．４．２．２　其他非金属元素单质的晶体结构
根据休谟偌瑟瑞（ＨｕｍｅＲｏｔｈｅｒｙ）规则：如果某非金属元素的原子能以单键与其他原子

共价结合形成单质晶体，则每个原子周围共价单键的数目为８减去元素所在周期表的族数
（ｍ），即共价单键数目为（８－ｍ）。这个规则亦称为（８－ｍ）规则。

如图２．２４所示，对于第Ⅶ族元素而言，每个原子周围共价单键个数为８－７＝１，因此，其
晶体结构是两个原子先以单键共价结合成双原子分子，双原子分子之间再通过范德华力结合
形成分子晶体。

对于第Ⅵ族元素而言，单键个数为：８－６＝２，故其结构是共价结合的无限链状分子或有限
环状分子，链或环之间由通过范德华力结合形成晶体。

对于第Ⅴ族元素而言，单键个数为：８－５＝３，每个原子周围有３个单键（或原子），其结构
是原子之间首先共价结合形成有限四面体单元（Ｐ）或无限层状单元（Ａｓ、Ｓｂ、Ｂｉ），四面体单元
或层状单元之间借助范德华力结合形成晶体。

对于第Ⅳ族元素来说，单键个数为：８－４＝４，每个原子周围有４个单键（或原子）。其中
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图２．２４　非金属元素单质晶体的结构基元
（ａ）第Ⅶ族元素；（ｂ）第Ⅵ族元素；（ｃ）第Ⅴ族元素；（ｄ）第Ⅳ族元素

Ｃ、Ｓｉ、Ｇｅ皆为金刚石结构，由四面体以共顶方式共价结合形成三维空间结构。
值得注意的是Ｏ２、Ｎ２及石墨（Ｃ）不符合（８－ｍ）规则，因为它们不是形成单键。Ｏ２ 是３

键，１个σ键和２个三电子π键。Ｎ２是１个σ键和２个π键。石墨是ｓｐ３ 杂化后和同一层上
的Ｃ形成σ键，剩余的ｐｚ电子轨道形成离域π键。

２．５　无机化合物结构

无机化合物结构中没有大的复杂的络离子团，了解这类结构时主要从结晶学角度熟悉晶
体所属的晶系，点群、空间群符号，晶体中质点的堆积方式及空间坐标，配位数、配位多面体及
其连接方式，晶胞分子数，空隙填充率，空间格子构造，键力分布等；从立体和平面几何方面建
立晶胞立体图和投影图的相互关系，并能实现两者的相互转换。最终建立起材料组成结构
性能之间的相互关系的直观图像。

２．５．１　ＡＸ型结构

ＡＸ型结构主要有 ＣｓＣｌ、ＮａＣｌ、ＺｎＳ、ＮｉＡｓ等类型的结构，其键性主要是离子键，其中

ＣｓＣｌ、ＮａＣｌ是典型的离子晶体，ＮａＣｌ晶体是一种透红外材料，ＺｎＳ带有一定的共价键成分，是
一种半导体材料，ＮｉＡｓ晶体的性质接近于金属。

大多数ＡＸ型化合物的结构类型符合正负离子半径比与配位数的定量关系，见表２．１０。

只有少数化合物在ｒ＋
ｒ－＞０．７３２

或ｒ＋
ｒ－＜０．４１４

时仍属于ＮａＣｌ型结构。如ＫＦ，ＬｉＦ，ＬｉＢｒ，ＳｒＯ，

ＢａＯ等。
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表２．１０　ＡＸ型化合物的结构类型与
ｒ＋
ｒ－
的关系

结构类型 ｒ＋
ｒ－

实例（右边数据为ｒ
＋

ｒ－
比值）

ＣｓＣｌ型 １．０００～０．７３２ ＣｓＣｌ ０．９１ ＣｓＢｒ ０．８４ ＣｓＩ ０．７５

ＮａＣｌ型 ０．７３２～０．４１４

ＫＦ １．００ ＳｒＯ ０．９６ ＢａＯ ０．９６ ＲｂＦ ０．８９
ＲｂＣｌ ０．８２ ＢａＳ ０．８２ ＣａＯ ０．８０ ＣｓＦ ０．８０
ＰｂＢｒ ０．７６ ＢａＳｅ ０．７５ ＮａＦ ０．７４ ＫＣｌ ０．７３
ＳｒＳ ０．７３ ＲｂＩ ０．６８ ＫＢｒ ０．６８ ＢａＴｅ ０．６８
ＳｒＳｅ ０．６６ ＣａＳ ０．６２ ＫＩ ０．６１ ＳｒＴｅ ０．６０
ＭｇＯ ０．５９ ＬｉＦ ０．５９ ＣａＳｅ ０．５６ ＮａＣｌ ０．５４
ＮａＢｒ ０．５０ ＣａＴｅ ０．５０ ＭｇＳ ０．４９ ＮａＩ ０．４４
ＬｉＣｌ ０．４３ ＭｇＳｅ ０．４１ ＬｉＢｒ ０．４０ ＬｉＦ ０．３５

ＺｎＳ型 ０．４１４～０．２２５
ＭｇＴｅ ０．３７ ＢｅＯ ０．２６ ＢｅＳ ０．２０ ＢｅＳｅ ０．１８
ＢｅＴｅ ０．１７

图２．２５　ＡＸ型结构的晶格能与半径比
ｒ＋
ｒ－
的关系

从表２．１０可以看出，大多数 ＡＸ型晶体属
于ＮａＣｌ型结构，为何会出现这种情况？这可以

从晶格能与半径比ｒ＋
ｒ－
的关系（如图２．２５所示）

来解释。晶格能正比于马德隆常数Ａ，反比于正
负离子之间的距离ｒ０（ｒ０＝ｒ＋＋ｒ－）。马德隆常
数的值随化学式中原子数的增加而增大，当化学
式中原子数相同时，配位数较高的结构的马德隆
常数的值较大（参阅表２．４）。

从图２．２５可以看出，当ｒ＋ｒ－＝１
时，配位数最

高的ＣｓＣｌ型结构的马德隆常数最大，晶格能ＥＬ
最高，结构最稳定，因此，将形成马德隆常数最大的ＣｓＣｌ型结构。在负离子半径不变的情况

下，随正离子半径ｒ＋减小，晶格能ＥＬ 递增。当
ｒ＋
ｒ－ ＝０．７３

（临界值）时，负离子间相互接触，这

时正负离子间距ｒ０ 不再随正离子半径ｒ＋的减小而递减，晶格能不再增加。因而图２．２５中的

ＣｓＣｌ型结构的ＥＬ～
ｒ＋
ｒ－
曲线从ｒ＋

ｒ－＝０．７３
以后变平。ＮａＣｌ型结构的稳定性在ｒ＋ｒ－＝１．００～０．７３

的范围内与ＣｓＣｌ型结构非常接近，因为其晶格能相差很小，在这种情况下，决定晶体结构类型
的极化因素就会变得很重要，甚至会起决定性作用。极化的结果，高配位的ＣｓＣｌ型结构就会

转变成低配位的ＮａＣｌ型结构。这就解释了为什么有些ＡＸ型晶体在ｒ＋ｒ－＞０．７３
以后仍然属于

ＮａＣｌ型结构，同时也说明了ＡＸ型结构中ＮａＣｌ型结构为最多的原因。

２．５．１．１　ＮａＣｌ型结构

ＮａＣｌ属于立方晶系（见图２．１５），晶胞参数的关系是ａ＝ｂ＝ｃ，α＝β＝γ＝９０°，点群ｍ３ｍ，

空间群Ｆｍ３ｍ。结构中Ｃｌ－离子作面心立方最紧密堆积，Ｎａ＋离子填充八面体空隙的１００％；

两种离子的配位数均为６；配位多面体为钠氯八面体［ＮａＣｌ６］或氯钠八面体［ＣｌＮａ６］；八面体之

·０４· ２　晶 体 结 构



间共棱连接（共用两个顶点）；一个晶胞中含有４个ＮａＣｌ“分子”，整个晶胞由Ｎａ＋离子和Ｃｌ－

离子各一套面心立方格子沿晶胞边棱方向位移１
２
晶胞长度穿插而成。

ＮａＣｌ型结构在三维方向上键力分布比较均匀，因此其结构无明显解理（晶体沿某个晶面
劈裂的现象称为解理），破碎后其颗粒呈现多面体形状。

常见的ＮａＣｌ型晶体是碱土金属氧化物和过渡金属的２价氧化物，化学式可写为 ＭＯ，其
中 Ｍ２＋为２价金属离子。结构中 Ｍ２＋离子和Ｏ２－离子分别占据ＮａＣｌ中Ｎａ＋和Ｃｌ－离子的位
置。这些氧化物有很高的熔点，尤其是 ＭｇＯ（矿物名称方镁石），其熔点高达２８００℃左右，是
碱性耐火材料镁砖中的主要晶相。

２．５．１．２　ＣｓＣｌ型结构

ＣｓＣｌ属于立方晶系，点群ｍ３ｍ，空间群Ｐｍ３ｍ，如图２．１６所示。结构中正负离子作简单
立方堆积，配位数均为８，晶胞分子数为１，键性为离子键。ＣｓＣｌ晶体结构也可以看作正负离
子各一套简单立方格子沿晶胞的体对角线位移１／２体对角线长度穿插而成。

２．５．１．３　立方ＺｎＳ（闪锌矿，Ｚｉｎｃｂｌｅｎｄｅ）型结构

闪锌矿属于立方晶系，点群４３ｍ，空间群Ｆ４３ｍ，其结构与金刚石结构相似，如图２．２６（ａ）
所示。结构中Ｓ２－离子作面心立方堆积，Ｚｎ２＋离子交错地填充于８个小立方体的体心，即占据

四面体空隙的１
２
，正负离子的配位数均为４。一个晶胞中有４个ＺｎＳ“分子”。整个结构由

Ｚｎ２＋和Ｓ２－离子各一套面心立方格子沿体对角线方向位移１４
体对角线长度穿插而成。由于

Ｚｎ２＋离子具有１８电子构型，Ｓ２－离子又易于变形，因此，ＺｎＳ键带有相当程度的共价键性质。

图２．２６　闪锌矿结构
（ａ）晶胞结构；（ｂ）（００１）面上的投影；（ｃ）［ＺｎＳ４］分布及连接

图２．２６（ｂ）是晶胞在（００１）面上的投影图，它是把晶胞中所有质点垂直投影某个平面上所
得的平面图。投影图中各离子旁边的数字称为标高，它是以投影方向的晶轴长度作为１００来
表示离子在投影方向上所处的高度。离子在晶轴最低处（坐标原点或投影参考面）标记为０，
半高处标记为５０，最高处标记为１００，依次类推。根据晶体的周期性，在０处有某种离子，则

１００处必然有同种离子存在。因为位于０处的离子，对于下面的晶胞而言则处于１００处，而

１００处的离子对于上面的晶胞而言则处于０处。同理，５０处有某种离子，则±１００的１５０或

－５０处亦会有同种离子出现。图２．２６（ｃ）反映了锌硫四面体［ＺｎＳ４］的分布及连接情况。

·１４·２．５　无机化合物结构



常见闪锌矿型结构有Ｂｅ、Ｃｄ、Ｈｇ等的硫化物、硒化物和碲化物以及ＣｕＣｌ及αＳｉＣ等。

２．５．１．４　六方ＺｎＳ（纤锌矿，Ｗｕｒｔｚｉｔｅ）型结构及热释电性
（１）结构解析
纤锌矿属于六方晶系，点群６ｍｍ，空间群Ｐ６３ｍｃ，晶胞结构如图２．２７所示。

图２．２７　纤锌矿结构
（ａ）六方柱晶胞；（ｂ）平行六面体晶胞

结构中Ｓ２－作六方最紧密堆积，Ｚｎ２＋占据四面体空隙的１２
，Ｚｎ２＋和Ｓ２－离子的配位数均为

４。六方柱晶胞中ＺｎＳ的“分子数”为６，平行六面体晶胞中，晶胞分子数为２。结构由Ｚｎ２＋和

Ｓ２－离子各一套六方格子穿插而成。
常见纤锌矿结构的晶体有ＢｅＯ、ＺｎＯ、ＣｄＳ、ＧａＡｓ等晶体。纤锌矿和闪锌矿结构中锌硫四

面体［ＺｎＳ４］均作共顶连接，但锌硫四面体［ＺｎＳ４］层平行排列的方向不同。闪锌矿中四面体层
平行于（１１１）面排列，而纤锌矿中四面体层平行于（０００１）面排列，如图２．２８所示。

图２．２８　闪锌矿和纤锌矿中锌硫四面体［ＺｎＳ４］的排列方式
（ａ）闪锌矿中［ＺｎＳ４］四面体层在（１１１）面上的排列；（ｂ）纤锌矿中［ＺｎＳ４］四面体层在（０００１）面上的排列

（２）纤锌矿结构与热释电性及声电效应
某些纤锌矿型结构，由于其结构中无对称中心存在，使得晶体具有热释电性，可产生声电

效应。热释电性是指某些像六方ＺｎＳ型的晶体，由于加热使整个晶体温度变化，结果在与该
晶体ｃ轴垂直方向的一端出现正电荷，在相反的一端出现负电荷的性质。晶体的热释电性与
晶体内部的自发极化有关。实际上，这种晶体在常温常压下就存在自发极化，只是这种效应被
附着于晶体表面的自由表面电荷所掩盖，只有当晶体加热时才表现出来，故得其名。热释电晶
体可以用来作红外探测器。
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纤锌矿型结构的晶体，如ＺｎＳ、ＣｄＳ、ＧａＡｓ等和其他第Ⅱ与第Ⅳ族、第Ⅲ与第Ⅴ族化合物，
制成半导体器件，可以用来放大超声波。这样的半导体材料具有声电效应。


通过半导体进行

声电相互转换的现象称为声电效应


。

２．５．２　ＡＸ２ 型结构

ＡＸ２ 型结构主要有萤石（ＣａＦ２，Ｆｌｕｏｒｉｔｅ）型，金红石（ＴｉＯ２，Ｒｕｔｉｌｅ）型和方石英（ＳｉＯ２，α
Ｃｒｉｓｔｏｂａｌｉｔｅ）型结构。其中ＣａＦ２为激光基质材料，在玻璃工业中常作为助熔剂和晶核剂，在
水泥工业中常用作矿化剂。ＴｉＯ２ 为集成光学棱镜材料，ＳｉＯ２ 为光学材料和压电材料。ＡＸ２
型结构中还有一种层型的ＣｄＩ２和ＣｄＣｌ２型结构，这种材料可作固体润滑剂。ＡＸ２型晶体也具

有按ｒ＋
ｒ－
选取结构类型的倾向，见表２．１１。

表２．１１　ＡＸ２ 型结构类型与
ｒ＋
ｒ－
的关系

结构类型
ｒ＋
ｒ－

实例（右边数据为ｒ＋
ｒ－
比值）

萤石

（ＣａＦ２）型
≥０．７３２

ＢａＦ２ １．０５
ＰｂＦ２ ０．９９ ＳｒＦ２ ０．９５ ＨｇＦ２ ０．８４ ＴｈＯ２ ０．８４
ＣａＦ２ ０．８０ ＵＯ２ ０．７９ ＣｅＯ２ ０．７７ ＰｒＯ２ ０．７６
ＣｄＦ２ ０．７４ ＺｒＯ２ ０．７１
ＨｆＦ２ ０．６７ ＺｒＦ２ ０．６７

金红石

（ＴｉＯ２）型
０．４１４～０．７３２

ＴｅＯ２ ０．６７ ＭｎＦ２ ０．６６ ＰｂＯ２ ０．６４ ＦｅＦ２ ０．６２
ＣｏＦ２ ０．６２ ＺｎＦ２ ０．６２ ＮｉＦ２ ０．５９ ＭｇＦ２ ０．５８
ＳｎＯ２ ０．５６ ＮｂＯ２ ０．５２ ＭｏＯ２ ０．５２ ＷＯ２ ０．５２
ＯｓＯ２ ０．５１ ＩｒＯ２ ０．５０ ＲｕＯ２ ０．４９ ＴｉＯ２ ０．４８
ＶＯ２ ０．４６
ＭｎＯ２ ０．３９ ＧｅＯ２ ０．３６

α方石英型 ０．２２５～０．４１４ ＳｉＯ２ ０．２９ ＢｅＦ２ ０．２７

２．５．２．１　萤石（ＣａＦ２）型结构及反萤石型结构
萤石属于立方晶系，点群ｍ３ｍ，空间群Ｆｍ３ｍ，其结构如图２．２９所示。Ｃａ２＋位于立方晶

胞的顶点及面心位置，形成面心立方堆积，Ｆ－填充在八个小立方体的体心。Ｃａ２＋离子的配位
数是８，形成立方配位多面体［ＣａＦ８］。Ｆ－离子的配位数是４，形成［ＦＣａ４］四面体，Ｆ－占据

Ｃａ２＋离子堆积形成的四面体空隙的１００％。该结构也可以看作是Ｆ－作简单立方堆积，Ｃａ２＋占
据立方体空隙的一半。晶胞分子数为４。从空间格子方面来看，萤石结构由一套Ｃａ２＋离子的
面心立方格子和２套Ｆ－离子的面心立方格子相互穿插而成。

结构性能关系———ＣａＦ２ 与ＮａＣｌ的性质对比：Ｆ－半径比Ｃｌ－小，Ｃａ２＋半径比 Ｎａ＋稍大，
综合电价和半径两因素，萤石中质点间的键力比 ＮａＣｌ中的键力强，反映在性质上，萤石的硬
度为莫氏４级，熔点１４１０℃，密度３．１８ｇ／ｃｍ３，水中溶解度０．００２；而 ＮａＣｌ熔点８０８℃，密度

２．１６ｇ／ｃｍ３，水中溶解度３５．７。
萤石结构的解理性：由于萤石结构中有一半的立方体空隙没有被 Ｃａ２＋填充，所以，在

｛１１１｝面网方向上存在着相互毗邻的同号离子层，其静电斥力将起主要作用，导致晶体在平行
于｛１１１｝面网的方向上易发生解理，因此萤石常呈八面体解理。

常见萤石型结构的晶体是一些４价离子 Ｍ４＋的氧化物 ＭＯ２，如ＴｈＯ２，ＣｅＯ２，ＵＯ２，ＺｒＯ２
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图２．２９　萤石型结构
（ａ）晶胞结构图；（ｂ）［ＣａＦ８］立方体及其连接；（ｃ）［ＦＣａ４］四面体及其连接

（变形较大）等。
碱金属元素的氧化物Ｒ２Ｏ、硫化物Ｒ２Ｓ、硒化物Ｒ２Ｓｅ、碲化物Ｒ２Ｔｅ等Ａ２Ｘ


型化合物为反

萤石型结构，它们的正负离子位置刚好与萤石结构中的相反，即碱金属离子占据Ｆ－


离子的位

置，Ｏ２－或其他负离子占据Ｃａ２＋的位置


。这种正负离子位置颠倒的结构，叫做反同形体。

２．５．２．２　金红石（ＴｉＯ２）型结构
金红石属于四方晶系，点群４／ｍｍｍ，空间群Ｐ４／ｍｎｍ，其结构如图２．３０所示。

图２．３０　金红石（ＴｉＯ２）型结构
（ａ）晶胞结构图；（ｂ）（００１）面上的投影图

结构中Ｏ２－离子作变形的六方最紧密堆积，Ｔｉ４＋离子
在晶胞顶点及体心位置，Ｏ２－离子在晶胞上下底面的面对
角线方向各有２个，在晶胞半高的另一个面对角线方向也

有２个。Ｔｉ４＋离子的坐标是（０，０，０），（１２
，１
２
，１
２
），Ｏ２－的

坐标是（ｕ，ｕ，０），（１－ｕ，１－ｕ，０），（１２＋ｕ
，１
２－ｕ

，１
２
），

（１
２－ｕ

，１
２＋ｕ

，１
２
），其中ｕ＝０．３１。Ｔｉ４＋离子的配位数是

６，形成［ＴｉＯ６］八面体。Ｏ２－ 离子的配位数是 ３，形成

［ＯＴｉ３］平面三角单元。Ｔｉ４＋填充八面体空隙的１２
。晶胞中

ＴｉＯ２的分子数为２。整个结构可以看作是由２套Ｔｉ４＋的
简单四方格子和４套Ｏ２－的简单四方格子相互穿插而成。

ＴｉＯ２除金红石型结构之外，还有板钛矿和锐钛矿两种
变体，其结构各不相同。常见金红石结构的氧化物有

ＳｎＯ２，ＭｎＯ２，ＣｅＯ２，ＰｂＯ２，ＶＯ２，ＮｂＯ２等。ＴｉＯ２在光学性质上具有很高的折射率（２．７６），在

电学性质上具有高的介电系数。因此，ＴｉＯ２ 成为制备光学玻璃的原料，也是无线电陶瓷中需
要的晶相。

２．５．２．３　碘化镉（ＣｄＩ２）型结构

碘化镉属于三方晶系，空间群Ｐ３ｍ，是具有层状结构的晶体，如图２．３１（ａ）所示。Ｃｄ２＋离

子位于六方柱晶胞的顶点及上下底面的中心，Ｉ－位于Ｃｄ２＋三角形重心的上方或下方。每个

Ｃｄ２＋处在６个Ｉ－组成的八面体的中心，其中３个Ｉ－在上，３个Ｉ－在下。每个Ｉ－与３个在同一
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边的Ｃｄ２＋相配位。Ｉ－离子在结构中按变形的六方最紧密堆积排列，Ｃｄ２＋离子相间成层地填

充于１
２
的八面体空隙中，形成了平行于（０００１）面的层型结构。每层含有２片Ｉ－离子，１片

Ｃｄ２＋离子。层内［ＣｄＩ６］八面体之间共面连接（共用３个顶点），见图２．３１（ｂ），由于正负离子强
烈的极化作用，层内化学键带有明显的共价键成分。层间通过分子间力结合。由于层内结合
牢固，层间结合很弱，因而晶体具有平行（０００１）面的完全解理。

常见ＣｄＩ２ 型结构的层状晶体是 Ｍｇ（ＯＨ）２，Ｃａ（ＯＨ）２等晶体。

图２．３１　碘化镉型结构
（ａ）晶胞结构图；（ｂ）［ＣｄＩ６］八面体层及其连接方式

２．５．３　Ａ２Ｘ３ 型结构

Ａ２Ｘ３型化合物晶体结构比较复杂，其中有代表性的结构有刚玉（Ｃｏｒｕｎｄｕｍ）型结构，稀土

Ａ、Ｂ、Ｃ型结构等。由于这些结构中多数为离子键性强的化合物，因此，其结构的类型也有随
离子半径比变化的趋势，如图２．３２所示。表２．１２列出了一些化合物的结构类型和离子半径
比的关系。刚玉型和稀土Ｃ型结构中正离子配位数都是６，但Ｃ型的６配位是将８配位中的

Ｏ２－离子的２个去掉而成，因此，正离子的位置比正常６配位要大些。Ａ型和Ｂ型结构中正离
子虽然都是７配位，但Ａ型结构中正离子的位置要大得多。

表２．１２　Ａ２Ｘ３ 型晶体的结构类型与
ｒ＋
ｒ－
的关系

结构类型 配位数 实例（右边数据为ｒ＋
ｒ－
比值）

刚玉型 ６ αＡｌ２Ｏ３ ０．３６４ αＧａ２Ｏ３ ０．４４３ αＦｅ２Ｏ３ ０．４５７ Ｔｉ２Ｏ３ ０．５４３

Ｃ型 ６ Ｓｃ２Ｏ３ ０．５７９ Ｌｕ２Ｏ３ ０．６０７ Ｅｒ２Ｏ３ ０．６３６ Ｄｙ２Ｏ３ ０．６５７

Ｂ型 ７ Ｇｄ２Ｏ３ ０．６９３ Ｓｍ２Ｏ３ ０．７１４

Ａ型 ７ Ｐｒ２Ｏ３ ０．７５７ Ｌａ２Ｏ３ ０．８１４

２．５．３．１　刚玉（αＡｌ２Ｏ３）型结构

刚玉，即αＡｌ２Ｏ３，天然αＡｌ２Ｏ３单晶体称为白宝石，其中呈红色的称为红宝石（Ｒｕｂｙ），呈

蓝色的称为蓝宝石（Ｓａｐｐｈｉｒｅ）。刚玉属于三方晶系，空间群Ｒ３ｃ。由于其单位晶胞较大且结

·５４·２．５　无机化合物结构



图２．３２　Ａ２Ｘ３ 型结构类型与
ｒ＋
ｒ－
的关系

构较复杂，因此，以原子层的排列结构和各层间的堆积顺序来说明比较容易理解，见图２．３３。
其中Ｏ２－离子近似地作六方最紧密堆积（ＨＣＰ），Ａｌ３＋离子填充在６个Ｏ２－离子形成的八面体

空隙中。由于Ａｌ
Ｏ＝

２
３
，所以 Ａｌ３＋占据八面体空隙的２３

，其余１
３
的空隙均匀分布，见图２．３３

（ａ）。这样６层构成一个完整周期，见图２．３３（ｂ），多周期堆积起来形成刚玉结构。结构中２
个Ａｌ３＋填充在３个八面体空隙时，在空间的分布有３种不同的方式，见图２．３３（ｂ）和图２．３４
（ａ）。刚玉结构中正负离子的配位数分别为６和４。

图２．３３　刚玉（αＡｌ２Ｏ３）型结构
（ａ）刚玉型结构中正离子的排列；

（ｂ）刚玉结构在（２１１０）面上的投影，反映出６个ＡｌＯ层在ｃ轴方向构成一个周期

刚玉型结构的化合物还有αＦｅ２Ｏ３（赤铁矿，Ｈｅｍａｔｉｔｅ），Ｃｒ２Ｏ３，Ｖ２Ｏ３ 等氧化物以及钛铁
矿（Ｉｌｍｅｎｉｔｅ）型化合物ＦｅＴｉＯ３，ＭｇＴｉＯ３，ＰｂＴｉＯ３，ＭｎＴｉＯ３等。

刚玉硬度非常大，为莫氏硬度９级，熔点高达２０５０℃，这与 Ａｌ Ｏ 键的牢固性有关。

αＡｌ２Ｏ３是高绝缘无线电陶瓷和高温耐火材料中的主要矿物。刚玉质耐火材料对ＰｂＯ，Ｂ２Ｏ３
含量高的玻璃具有良好的抗腐蚀性能。

理解αＡｌ２Ｏ３ 晶体结构对人造宝石———白宝石、红宝石等晶体的生长具有指导意义，同
时，对理解铁电、压电晶体ＦｅＴｉＯ３、ＬｉＳｂＯ３、ＬｉＮｂＯ３的结构也有帮助。图２．３４示意出这几种
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结构之异同。

图２．３４　刚玉结构、钛铁矿结构及ＬｉＮｂＯ３ 结构对比示意图

（ａ）刚玉结构中Ｏ２－作 ＨＣＰ排列，显示出２个Ａｌ３＋填充以３个八面体空隙时在ｃ轴方向上的３种不同的分布方式；

（ｂ）钛铁矿结构中Ｆｅ２＋和Ｔｉ４＋取代刚玉中的Ａｌ３＋后交替成层分布于ｃ轴方向，形成钛铁矿结构；

（ｃ）铌酸锂结构中Ｌｉ＋和Ｎｂ５＋取代刚玉中的Ａｌ３＋后，同一层内Ｌｉ＋和Ｎｂ５＋共存并成层分布于ｃ向形成铌酸锂结构

２．５．３．２　Ｃ型稀土化合物结构

Ｃ型稀土化合物主要有αＭｎ２Ｏ３、Ｓｃ２Ｏ３、Ｔｉ２Ｏ３等。这类结构属于立方晶系，可以通过萤

石结构衍生而来，即将ＣａＦ２中的Ｃａ２＋换成Ｍｎ３＋，将Ｆ－的３４
换成Ｏ２－，剩余的１４

的Ｆ－的位置

空着。空位的分布如图２．３５所示。结构中正负离子的配位数分别为６和４，其单位晶胞为

ＣａＦ２ 的２倍。

图２．３５　Ｃ型稀土氧化物结构 图２．３６　Ａ型稀土氧化物结构

２．５．３．３　Ａ型稀土化合物（Ｌａ２Ｏ３）结构

Ａ型结构属于三方晶系，正离子配位数为７，如图２．３６所示。该结构可以认为是由Ｃ型
结构的正离子尺寸增大，再经畸变而形成７配位的结构。

２．５．３．４　Ｂ型稀土化合物（Ｓｍ２Ｏ３）结构
这种结构配位数亦为７，但属于单斜晶系，是对称性低的复杂结构，对其结构图不作详细

介绍。

２．５．４　ＡＸ３ 型和Ａ２Ｘ５型结构

ＡＸ３ 型晶体中有代表性的是ＲｅＯ３，属于立方晶系，正负离子配位数分别为６和２，如图
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图２．３７　ＲｅＯ３ 结构

２．３７所示。结构中［ＲｅＯ６］八面体之间在三维方向共顶连接来形成晶
体结构。该结构的特点是单位晶胞的中心存在很大的空隙。ＷＯ３ 的
结构可由ＲｅＯ３的结构稍加变形而得到。

Ａ２Ｘ５型化合物的结构一般都比较复杂，其中有代表性的是Ｖ２Ｏ５、

Ｎｂ２Ｏ５等。Ｎｂ２Ｏ５的结构可以由ＲｅＯ３ 的结构演变而来。把ＲｅＯ３ 结
构中八面体的共顶连接方式换成共棱连接，即可形成Ｎｂ２Ｏ５结构。

　　２．５．５　ＡＢＯ３型结构

　　在含有两种正离子的多元素化合物中，其结构基元的构成分为两
类：其一是结构基元是单个原子或离子；其二是络阴离子。络阴离子是由数个原子或离子组成
的带电的原子或离子团。其形状一般呈多面体，见图２．３８。络阴离子作为一个整体可以从一
个化合物中转移到另一化合物中，在溶液或熔体中，络合离子也能整体存在。在络合离子中，
其中心原子与周围配位原子间的化学键都具有共价键成分。若中心原子与配位原子之间依靠
纯粹的静电力结合，则不能算作络合离子。例如，在ＣａＴｉＯ３ 中虽存在［ＴｉＯ６］八面体，但并没
有独立的ＴｉＯ２－３ 络离子存在。当ＡＢＯ３型结构中的高价正离子Ｂ很小时，就不能被Ｏ２－离子
以八面体形式所包围。如 Ｃ４＋、Ｎｉ５＋ 或 Ｂ３＋ 离子等，这时就不能形成钙钛矿（Ｐｅｒｏｖｓｋｉｔｅ，

ＣａＴｉＯ３）型结构，而形成方解石（ＣａＣＯ３）或霞石（ＣａＣＯ３）型结构。总之，只要这些络合离子与
其他离子之间主要以离子键结合，就可以将其归入离子晶体来讨论。

图２．３８　常见络合离子团结构

ＡＢＯ３ 型结构中，如果Ａ离子与氧离子尺寸相差较大，则形成钛铁矿型结构，如果Ａ离子

与氧离子尺寸大小相同或相近，则形成钙钛矿型结构，其中Ａ离子与氧离子一起构成ＦＣＣ结
构。

２．５．５．１　钛铁矿（Ｉｌｍｅｎｉｔｅ，ＦｅＴｉＯ３）型结构与光电效应
（１）结构解析

钛铁矿是以ＦｅＴｉＯ３ 为主要成分的天然矿物，结构属于三方晶系，其结构可以通过刚玉结
构衍生而来，见图２．３４。将刚玉结构中的２个３价阳离子用２价和４价或１价和５价的两种
阳离子置换便形成钛铁矿结构。

在刚玉结构中，氧离子的排列为 ＨＣＰ结构，其中八面体空隙的２３
被铝离子占据，将这些

铝离子用两种阳离子置换有两种方式。第一种置换方式是：置换后Ｆｅ层和Ｔｉ层交替排列构成
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钛铁矿结构，属于这种结构的化合物有 ＭｇＴｉＯ３、ＭｎＴｉＯ３、ＦｅＴｉＯ３、ＣｏＴｉＯ３、ＬｉＴａＯ３等。第二种置
换方式是：置换后在同一层内１价和５价离子共存，形成ＬｉＮｂＯ３或ＬｉＳｂＯ３结构，见图２．３４。

（２）铌酸锂晶体与电光效应

图２．３９　电光调制器工作原理示意图

铌酸锂（ＬｉＮｂＯ３）晶体是目前用途最广泛的新型
无机材料之一，它是很好的压电换能材料，铁电材料，
电光材料，非线性光学材料及表面波介质材料。铌酸
锂作为电光材料在光通讯中起到光调制作用。

电光效应是指对晶体施加电场时，


晶体的折射率

发生变化的效应


。有些晶体内部由于自发极化存在着
固有电偶极矩，当对这种晶体施加电场时，外电场使晶
体中的固有偶极矩的取向倾向于一致或某种优势取

向，因此，必然改变晶体的折射率，即外电场使晶体的
光率体发生变化。在光通讯中，电光调制器就是利用
电场使晶体的折射率改变这一原理制成的，其工作原
理如图２．３９所示。电光晶体位于起偏镜和检偏镜之
间，在未施加电场时，起偏镜和检偏镜相互垂直，自然
光通过起偏镜后检偏镜挡住而不能通过。施加电场
时，光率体变化，光便能通过检偏镜。通过检偏镜的光
的强弱由施加于晶体上的电压的大小来控制，从而实现通过控制电压对光的强弱进行调制的
目的。

２．５．５．２　钙钛矿（Ｐｅｒｏｖｓｋｉｔｅ，ＣａＴｉＯ３）型结构与铁电效应
（１）结构解析
钙钛矿是以ＣａＴｉＯ３为主要成分的天然矿物，理想情况下其结构属于立方晶系，如图２．４０

所示。结构中Ｃａ２＋和Ｏ２－离子一起构成ＦＣＣ堆积，Ｃａ２＋位于顶角，Ｏ２－位于面心，Ｔｉ４＋位于体

心。Ｃａ２＋、Ｔｉ４＋和Ｏ２－的配位数分别为１２、６和６。Ｔｉ４＋占据八面体空隙的１４
。［ＴｉＯ６］八面体

共顶连接形成三维结构。

图２．４０　钙钛矿型晶体结构
（ａ）晶胞结构；（ｂ）反映Ｃａ２＋配位的晶胞结构（另一种晶胞取法）；（ｃ）［ＴｉＯ６］八面体连接
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这种结构只有当Ａ离子位置上的阳离子（如Ｃａ２＋）与氧离子同样大小或比其大些，并且Ｂ
离子（Ｔｉ４＋阳离子）的配位数为６时才是稳定的。理想情况下钙钛矿结构中两种阳离子半径

ｒＡ、ｒＢ 与氧离子半径ｒＯ 之间满足下面的关系式

ｒＡ＋ｒＯ ＝槡２（ｒＢ＋ｒＯ） （２．３１）

　　实际晶体中能满足这种理想情况的非常少，多数钙钛矿型结构的晶体都不是理想结构而
有一定畸变，因之而产生介电性能。其中有代表性的化合物是ＢａＴｉＯ３、ＰｂＴｉＯ３ 等，具有高温
超导特性的氧化物的基本结构也是钙钛矿结构。

非理想结构的钙钛矿结构中离子半径之间的关系为

ｒＡ＋ｒＯ ＝ｔ槡２（ｒＢ＋ｒＯ） （２．３２）
式中ｔ为容许间隙因子（ＴｏｌｅｒａｎｃｅＦａｃｔｏｒ），其意义是ｔ＝１时为理想型，ｔ＞１时，ｒＡ 过大，ｒＢ过
小，ｔ＜１时则相反。一般情况下，钙钛矿型结构的ｔ值在０．７～１．０之间。

钙钛矿型结构的化合物，在温度变化时会引起晶体结构的变化。以ＢａＴｉＯ３为例，有低温
到高温，其晶体结构变化如下：

三方 →
－８０℃

斜方 →
５℃

正方 →
１２０℃

立方 →
１４６０℃

六方 →
１６１２℃

熔体

铁　相变温度　铁　 相变温度　铁　居里温度　顺　相变温度　顺　　熔点
电 电 电 电 电

体 体 体 体 体

其中三方、斜方、正方都是由立方点阵经少许畸变而得到，如图２．４１所示。这种畸变与晶体的
介电性能密切相关。高温时由立方向六方转变时要进行结构重组，立方结构被破坏，重构成六
方点阵。

图２．４１　立方点阵变形时形成的三方、斜方及正方点阵
（ａ）单轴方向变形→正方晶；（ｂ）双轴方向变形→斜方晶；（ｃ）对角线方向变形→三方晶

【例２．９】　试证明形成理想钙钛矿结构时，两种阳离子半径ｒＡ、ｒＢ 与氧离子半径ｒＯ 之间
满足下面的关系式 。

【证明】　形成理想钙钛矿结构时，假设晶胞参数为ａ０，根据图２．４０在晶胞侧面上，

２（ｒＡ＋ｒＯ）＝槡２ａ０ （２．３３）

　　在八面体内有，

２（ｒＢ＋ｒＯ）＝ａ０ （２．３４）

　　于是 ｒＡ＋ｒＯ 槡＝ ２（ｒＢ＋ｒＯ），证毕。
在实际钙钛矿型晶体中，Ａ、Ｂ离子半径在一定范围内波动，引入容差因子ｔ，则不同离子

大小之间的关系为
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ｒＡ＋ｒＯ ＝ｔ槡２（ｒＢ＋ｒＯ） （２．３５）

　　【点评】　钙钛矿型晶体是一种极其重要的功能材料，实际应用中常通过掺杂取代来改善
材料的性能，掌握此关系是对于选择掺杂元素、设计材料组成是极为重要的。

（２）ＢａＴｉＯ３ 的铁电效应

ＢａＴｉＯ３属钙钛矿型结构，是典型的铁电材料，在居里温度以下表现出良好的铁电性能，而
且是一种很好的光折变材料，可用于光储存。


铁电晶体是指具有自发极化且在外电场作用下

具有电滞回线的晶体


。
铁电性能的出现与晶体内的自发极化有关。晶体在外电场作用下的极化包括电子极化、

离子极化和分子极化三种。

① 钙钛矿型结构自发极化的微观机制
对于理想的单晶体而言，如果不存在外电场时，单位晶胞中的正负电荷中心不重合，具有

一定的固有电偶极矩，这种现象称为自发极化（ＳｐｏｎｔａｎｅｏｕｓＰｏｌａｒｉｚａｔｉｏｎ）。由于晶体的周期
性，单位晶胞的固有电偶极矩自发地在同一方向上整齐排列，使晶体出现极性而处于自发极化
状态。

实际晶体，即使是单晶体，内部或多或少总存在着空位、位错等缺陷。这些缺陷的存在使
得单位晶胞的固有电偶极矩不可能在整个晶体范围内整齐排列。这样，晶体内便存在着一系
列自发极化方向不同的区域。自发极化方向相同的晶胞组成的小区域称为电畴（ＥｌｅｃｔｒｉｃＤｏ
ｍａｉｎ）。

单位晶胞中的固有电偶极矩是如何产生的？这主要是由于晶胞中某些离子发生位移，造
成正负电荷中心不重合，从而产生电偶极矩。一般晶体中离子只能作弹性位移，离子偏离平衡
位置后在恢复力作用下很快又回到其平衡位置，不可能在新的位置上固定下来。因此，要产生
自发极化就必须满足：离子位移后固定在新位置上的力大于位移后的恢复力。

在无外电场作用下，使离子固定在新位置上的力，只能是离子位移后产生的强大的内电
场，而内电场和恢复力的大小都与晶体结构密切相关。ＢａＴｉＯ３ 晶体虽然具有钙钛矿型结构，
但它和其他非自发极化的钙钛矿型晶体结构有显著不同。当温度稍高于１２０℃时，立方Ｂａ

ＴｉＯ３ 晶体的晶胞参数ａ＝０．４０１ｎｍ，Ｔｉ４＋和Ｏ２－离子中心的距离为ａ２＝０．２００５ｎｍ
，而Ｔｉ４＋和

Ｏ２－离子半径之和是０．１９６ｎｍ，这说明Ｔｉ４＋、Ｏ２－离子之间还有０．００４５ｎｍ的间隔，即Ｔｉ４＋离
子比氧八面体空隙小，见图２．４２，因此，Ｔｉ４＋离子发生位移后的恢复力较小。由于Ｔｉ４＋离子电
价高，故它与Ｏ２－离子之间的相互作用非常强烈。当Ｔｉ４＋离子发生位移向某一Ｏ２－离子靠近
时，使Ｏ２－离子的电子云变形，也向Ｔｉ４＋离子靠拢并发生强烈的电子位移极化，Ｏ２－离子极化
所产生的电场会促使Ｔｉ４＋离子进一步位移，这样相互作用直到外层电子云相互渗透后产生的
排斥力（恢复力）与内电场力（极化力）相平衡为止。Ｔｉ４＋、Ｏ２－离子相互作用所形成的内电场
很大，完全可能超过Ｔｉ４＋离子位移不大时所产生的恢复力，因此，在一定条件下就有可能使

Ｔｉ４＋离子在新位置上固定下来，使单位晶胞中正负电荷中心不重合，产生电偶极矩。

② 自发极化与结构的关系
钛酸钙与钛酸钡都属于钙钛矿型结构，结构中都有钛、氧离子，但钛酸钙不存在自发极化

现象，为什么？这同样可以从图２．４２的结构得到解释。在室温下，钛酸钙的晶胞参数ａ＝
０．３８ｎｍ，钛、氧离子中心间距为０．１９ｎｍ，比钛、氧离子半径之和小０．００６ｎｍ。这说明氧八面体
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图２．４２　ＢａＴｉＯ３（ａ）和ＣａＴｉＯ３（ｂ）结构的剖面图

空隙比钛离子小得多，钛离子位移后恢复力很大，无法在新位置上固定下来，因此不会出现自
发极化。

在钙钛矿型结构中，除钛酸钡以外的很多晶体都存在自发极化，具有铁电效应，这与结构
中存在氧八面体有关。氧八面体空隙越大，中心阳离子半径越小，电价越高，晶体越容易产生
自发极化。当然，并不是所有含有氧八面体的晶体都会出现自发极化。要发生自发极化，除了
离子位移后具有强大的内电场，较小的恢复力外，氧八面体以共顶方式连接构成氧高价阳离
子直线（  Ｂ Ｏ Ｂ ）也是非常重要的条件。金红石结构中，虽然氧八面体中心有高价阳离子

Ｔｉ４＋离子，但没有  Ｔｉ Ｏ Ｔｉ离子直线，极化无法产生连锁反应向前扩展而形成电畴，因此
不能产生自发极化，故金红石晶体不是铁电体。

在理想情况下，电畴从形成中心开始一直可以扩展到整个晶体。实际晶体中，极化从某一
中心扩展到晶格缺陷附近就会停止，因为到了缺陷附近，离子间的内电场出现了间断。这时，
只好等待另一个自发极化中心出现并按不同方向扩展，结果在晶体内出现一系列方向不同的
电畴。由于钛酸钡晶体中的氧离子位于相互垂直的三个轴上，因此不同电畴中钛离子的自发
位移方向只能是互相反平行和垂直的。这就从结构角度解释了为什么钛酸钡晶体中只有反平
行和垂直两类电畴。

③ 自发极化与温度的关系
铁电体的自发极化只在一定的温度范围内出现。在温度高于１２０℃时，ＢａＴｉＯ３晶体的自

发极化将消失，从自发极化状态过渡到非自发极化状态，晶体由铁电体变成顺电体，此时的温
度称为居里温度。实际上，晶体中的质点总是在其平衡位置附近作微小的热振动。当温度高
于１２０℃时，氧八面体中心的钛离子的热振动能量较高，钛离子位移后形成的内电场不足以使
钛离子固定在新位置上，因而不能使周围晶胞中的钛离子沿同一方向产生位移，这时，氧八面
体中心的钛离子向周围６个氧离子靠近的几率相等，总体来看，钛离子仍然位于氧八面体的中
心，不会偏向某一个氧离子。当温度低于１２０℃时，钛离子的热振动能量降低。其中热振动能
量低于平均能量的那些钛离子，便不足以克服钛离子位移后所形成的内电场的作用力，于是就
会向某一氧离子靠近，例如向ｚ轴方向的氧离子Ａ靠近，如图２．４３所示，结果就产生了自发
极化。这时，只要周围晶格中的钛离子的平均热运动能量比较低，则这种自发极化就会波及到
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周围晶胞，使附近的钛离子沿同一方向发生极化，产生了自发极化方向相同的小区域———电
畴。由于是单轴方向发生畸变，晶胞在钛离子位移的方向———ｚ轴（即ｃ轴）伸长，晶体结构由
立方晶系向正方晶系转变。

图２．４３　钛酸钡晶胞自发位移极化示意图（极化结果晶体由立方晶系转变为正方晶系）

２．５．６　ＡＢＯ４ 型（白钨矿型）结构及声光效应

２．５．６．１　结构解析
白钨矿是以ＰｂＷＯ４为主要成分的天然矿物，组成为ＡＢＯ４。ＰｂＭｏＯ４结构属于白钨矿型

结构，其结构属于四方晶系，如图２．４４所示。晶胞参数为ａ＝０．５４３２ｎｍ，ｃ＝１．２１０７ｎｍ，晶胞
分子数为４。

图２．４４　ＰｂＭｏＯ４ 结构

（ａ）晶胞结构；（ｂ）（１００）面的投影（仅示出Ｐｂ２＋和 Ｍｏ６＋离子）

２．５．６．２　ＰｂＭｏＯ４的声光效应

ＰｂＭｏＯ４是一种重要的声光材料。
声光效应是指光被声光介质中的超声波所衍射或散射

的现象


。如图２．４５所示，在声光晶体的一端贴上压电换能器（一般用ＬｉＮｂＯ３ 晶体），输入高
频电信号后压电晶体产生高频振荡，其频率通常在超声波范围，这是一种弹性波，传入声光晶
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体后晶体将发生压缩或伸长。当激光束通过压缩伸长应变层时就能使光产生折射或衍射。
折射率随位置的周期性变化就可起到衍射光栅的作用，光栅常数就等于输入的超声波的波长。
显然，输入的超声波波长发生变化，光衍射角也随之变化。这样，通过控制高频电路的输入频
率，就可控制激光偏转角。声光激光打印机就是利用这一原理设计而成。

图２．４５　声光效应示意图

２．５．７　ＡＢ２Ｏ４ 型（尖晶石，Ｓｐｉｎｅｌｌｅ）结构

２．５．７．１　结构解析

ＡＢ２Ｏ４ 型晶体以尖晶石为代表，式中Ａ为２价，Ｂ为３价正离子。尖晶石（ＭｇＡｌ２Ｏ４）结
构属于立方晶系，空间群Ｆｄ３ｍ，如图２．４６所示。其中图（ａ）图为尖晶石晶胞图，它可看作是８
个小块交替堆积而成。小块中质点排列有两种情况，分别以Ａ块和Ｂ块来表示，见图（ｂ）。Ａ
块显示出 Ｍｇ２＋离子占据四面体空隙，Ｂ块显示出Ａｌ３＋离子占据八面体空隙的情况。结构中

Ｏ２－作面心立方最紧密堆积，Ｍｇ２＋填充在四面体空隙，Ａｌ３＋离子占据八面体空隙。晶胞中含
有８个尖晶石“分子”，即８ＭｇＡｌ２Ｏ４，因此，晶胞中有６４个四面体空隙和３２个八面体空隙，其

中 Ｍｇ２＋离子占据四面体空隙的１８
，Ａｌ３＋离子占据八面体空隙的１２

。

图２．４６　尖晶石结构
（ａ）Ａ、Ｂ块构成晶胞结构；（ｂ）Ａ块（Ｍｇ２＋）、Ｂ块（Ａｌ３＋）离子的堆积

在尖晶石结构中，如果 Ａ离子占据四面体空隙，Ｂ离子占据八面体空隙，


则称为正尖晶

石。反之，如果半数的Ｂ离子占据四面体空隙，Ａ离子和另外半数的Ｂ离子占据八面体空隙


，
则称为反尖晶石


。如果用（　）表示四面体位置，用［　］表示八面体位置，则正反尖晶石结构式
可一目了然地表示为：（Ａ）［Ｂ２］Ｏ４———正尖晶石，（Ｂ）［ＡＢ］Ｏ４———反尖晶石。

在实际尖晶石中，有的是介于正、反尖晶石之间，即既有正尖晶石，又有反尖晶石，此尖晶
石称为混合尖晶石，结构式表示为（Ａ１－ｘＢｘ）［ＡｘＢ２－ｘ］Ｏ４，其中（０＜ｘ＜１）。例如，ＭｇＡｌ２Ｏ４，
ＣｏＡｌ２Ｏ４，ＺｎＦｅ２Ｏ４ 为正尖晶石结构；ＮｉＦｅ２Ｏ４，ＮｉＣｏ２Ｏ４，ＣｏＦｅ２Ｏ４ 等为反尖晶石结构；
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ＣｕＡｌ２Ｏ４，ＭｇＦｅ２Ｏ４ 等为混合型尖晶石。

２．５．７．２　尖晶石型结构与亚铁磁性
固体的磁性在宏观上是以物质的磁化率χ来描述的。对于具有立方结构的晶体或各向

同性的磁性材料，在外磁场Ｈ 中，其磁化强度Ｍ（即单位体积的感应磁矩）为：Ｍ＝χＨ，其中χ

为磁化率。由上式得χ＝
Ｍ
Ｈ＝μ０

Ｍ
Ｂ０
，这里μ０＝４π×１０

－７Ｈ／ｍ，是真空的磁导率；Ｂ０＝μ０Ｈ，是

磁场在真空中的磁感应强度。材料中的磁感应强度Ｂ＝μ０（Ｈ＋Ｍ）＝μ０（１＋χ）Ｈ＝μＢ０，这里

μ＝１＋χ，是材料的磁导率。
按照磁化率χ数值的不同，可以分为以下几类：
抗磁性　这类材料的磁化率χ是数值很小的负数，其值几乎不随温度变化，约为－１０

－５。
实际上所有简单的绝缘体，大约一半的简单金属都是抗磁体。

顺磁性　这类材料的磁化率χ是数值较小的正数，其值与温度成反比，即符合居里定律：

χ＝μ
ｏＣ
Ｔ
，式中Ｃ是常数。含有顺磁性离子的绝缘体，以及除铁磁金属以外的大多数金属都是

顺磁体。
铁磁体　这类材料的磁化率χ是数值特别大的正数。在居里温度以下，即使没有外磁场，

材料中也会出现自发的磁化强度，温度高于居里温度时，材料变成顺磁体。铁、钴、镍及其合金
都是铁磁体。

亚铁磁体　这类材料在温度低于居里温度时像铁磁体，但其磁化率没有铁磁体那么大，其
自发磁化强度也没有铁磁体的大。温度高于居里温度时，其特性逐渐变得像顺磁体。尖晶石
（Ｆｅ３Ｏ４）属于亚铁磁体。

反铁磁体　这类材料的磁化率χ是小的正数，在温度低于尼尔（Ｎｅｅｌ）温度（由反铁磁体转
变为顺磁体的温度）时，其磁化率与磁场取向有关；在温度高于尼尔温度时，其行为像顺磁体。

ＭｎＯ，ＭｎＦ２，ＮｉＯ，ＣｏＦ２等晶体是反铁磁体。
材料磁性的来源主要是原子周围电子的轨道磁矩和自旋磁矩。原子轨道上电子的运动或

电子自旋所引起的极细小的环型电流必定产生磁矩。在铁磁体中，其磁畴内自旋磁矩沿一个
方向平行排列，具有自发磁矩。磁畴之间有畴界，畴界上磁矩方向逐渐变化。反铁磁体中，相
邻的未被抵消的自旋磁矩具有反向平行排列的趋势，形成的磁畴无磁性。在亚铁磁体中，磁畴
内存在大小不等、方向相反的两套自旋磁矩，相互抵消后仍有净磁矩产生，如图２．４７（ａ）所示。
图中除反铁磁体外均有自发磁矩，称为饱和磁矩。图２．４７（ｂ）显示了尖晶石型结构（ＦｅＯ·

Ｆｅ２Ｏ３）中铁离子磁矩的排列。其中位于四面体和八面体中的Ｆｅ３＋的磁矩相互抵消，只剩下

Ｆｅ２＋的磁矩，这种铁氧体型自旋序包括了一些离子具有与其他离子反平行的磁矩，使其具有
亚铁磁性。

尖晶石是典型的磁性非金属材料，在实际应用中，与钙钛矿型结构占有同等重要的地位。
由于磁性非金属材料具有强磁性、高电阻和低松弛损耗等特性、在电子技术、高频器件中使用
它较使用磁性金属材料更为优越。因此常用作无线电，电视和电子装置的元件，在计算机中用
作记忆元件，在微波器件中用作永久磁石等。

２．５．８　石榴石（Ｇａｒｎｅｔ）结构

石榴石属于立方晶系，但结构复杂，化学式是Ｍ３Ｆｅ５Ｏ１２，Ｍ是１个３价稀土离子或１个钇

·５５·２．５　无机化合物结构



图２．４７　不同磁体中磁矩排列示意图
（ａ）铁磁体、反铁磁体及亚铁磁体的自旋电子排列；（ｂ）ＦｅＦｅ２Ｏ４尖晶石中铁离子的磁矩

图２．４８　Ｍｃ３Ｆｅａ２Ｆｅｄ３Ｏ１２石榴石结构单位的简图

（氧离子未画出，单位晶胞含有８个这样的单位ａ离子

是体心立方排列，ｃ、ｄ离子位于立方体的面上）

（Ｙ３＋ ）离 子，或 写 成 Ｍｃ３Ｆｅａ２Ｆｅｄ３Ｏ１２ 或
（３Ｍ２Ｏ３）ｃ（２Ｆｅ２Ｏ３）ａ（３Ｆｅ２Ｏ３）ｄ，ｃ、ａ、ｄ表示离
子占据晶格位置的类型。每个ｃ离子和８个氧
离子配位形成十二面体（相当于六面体的每个
面又折叠一下而形成），每个ａ离子占据八面体
位置，每个ｄ离子占据四面体位置。全部金属
离子都是３价的，ａ离子排列成体心立方格子，

ｃ和ｄ位于该立方体的面上，如图２．４８所示。
每个晶胞中有１６０个原子，含８个化学式单位，
即晶胞分子数为８。结构中的配位多面体都有
不同程度的变形。

和尖晶石铁氧体相同，石榴石也是亚铁磁
体。石榴石铁氧体的电阻率较高，在高频时其
损耗小。这类铁氧体的共振线宽度很窄，共振
损失小，用其制作微波元件特别有利。其中最

著名的是钇铁石榴石ＹＩＧ（ＹｔｔｒｉｕｍＩｒｏｎＧａｒｎｅｔ），钇铝石榴石ＹＡＧ，以及钆镓石榴石等，其化
学式是分别为Ｙ３Ｆｅ２（ＦｅＯ４）３，Ｙ３Ａｌ２（ＡｌＯ４）３ 和Ｇｄ３Ｇａ２（ＧａＯ４）３。其中掺钕（Ｎｄ３＋）的 ＹＡＧ
是一种比较理想的固体激光材料。钇铁石榴石是重要的铁磁晶体。钆镓石榴石是一种磁泡衬
底晶体，也是激光介质材料。

２．５．９　无机化合物结构与鲍林规则（Ｐａｕｌｉｎｇ’ｓＲｕｌｅ）

氧化物晶体及硅酸盐晶体大都含有一定成分的离子键，因此，在一定程度上可以根据鲍林
规则来判断晶体结构的稳定性。１９２８年，鲍林根据当时已测定的晶体结构数据和晶格能公式

·６５· ２　晶 体 结 构



所反映的关系，提出了判断离子化合物结构稳定性的规则———鲍林规则。鲍林规则共包括五
条规则。

（１）鲍林第一规则———配位多面体规则
其内容是：“在离子晶体中，在正离子周围形成一个负离子多面体，正负离子之间的距离取

决于离子半径之和，正离子的配位数取决于离子半径比。”第一规则实际上是对晶体结构的直
观描述，如ＮａＣｌ晶体是由［ＮａＣｌ６］八面体以共棱方式连接而成。

（２）鲍林第二规则———电价规则
其内容是：“在一个稳定的离子晶体结构中，每一个负离子电荷数等于或近似等于相邻正

离子分配给这个负离子的静电键强度的总和，其偏差≤１４
价。”

静电键强度Ｓ＝
正离子电荷数Ｚ＋
正离子配位数ｎ

，则负离子电荷数Ｚ－＝∑
ｉ
Ｓｉ＝∑

ｉ

Ｚ＋
ｉ

ｎｉ
　　电价规则有两个用途：其一，判断晶体是否稳定；其二，判断共用一个顶点的多面体的数
目。例如，在ＣａＴｉＯ３ 结构中，Ｃａ２＋、Ｔｉ４＋、Ｏ２－离子的配位数分别为１２、６、６。Ｏ２－离子的配位

多面体是［ＯＣａ４Ｔｉ２］，则Ｏ２－离子的电荷数Ｚ－＝２１２×４＋
４
６×２＝２

，与Ｏ２－离子的电价相等，

故晶体结构是稳定的。又如，一个［ＳｉＯ４］四面体顶点的Ｏ２－离子还可以与另一个［ＳｉＯ４］四面
体相连接（２个配位多面体共用一个顶点），或者与另外３个［ＭｇＯ６］八面体相连接（４个配位
多面体共用一个顶点），这样可使Ｏ２－离子电价饱和。

（３）鲍林第三规则———多面体共顶、共棱、共面规则
其内容是：“在一个配位结构中，共用棱，特别是共用面的存在会降低这个结构的稳定性。

其中高电价、低配位的正离子的这种效应更为明显。”
假设两个四面体共顶连接时中心距离为１，则共棱、共面时各为０．５８和０．３３。若是八面

体，则各为１，０．７１和０．５８。两个配位多面体连接时，随着共用顶点数目的增加，中心阳离子
之间距离缩短，库仑斥力增大，结构稳定性降低。因此，结构中［ＳｉＯ４］只能共顶连接，而
［ＡｌＯ６］却可以共棱连接，在有些结构，如刚玉中，［ＡｌＯ６］还可以共面连接。

（４）鲍林第四规则———不同配位多面体连接规则
其内容是：“若晶体结构中含有一种以上的正离子，则高电价、低配位的多面体之间有尽可

能彼此互不连接的趋势。”例如，在镁橄榄石结构中，有［ＳｉＯ４］四面体和［ＭｇＯ６］八面体两种配
位多面体，但Ｓｉ４＋电价高、配位数低，所以［ＳｉＯ４］四面体之间彼此无连接，它们之间由［ＭｇＯ６］
八面体所隔开。

（５）鲍林第五规则———节约规则
其内容是：“在同一晶体中，组成不同的结构基元的数目趋向于最少。”例如，在硅酸盐晶体

中，不会同时出现［ＳｉＯ４］四面体和［Ｓｉ２Ｏ７］双四面体结构基元，尽管它们之间符合鲍林其他规
则。这个规则的结晶学基础是晶体结构的周期性和对称性，如果组成不同的结构基元较多，每
一种基元要形成各自的周期性、规则性，则它们之间会相互干扰，不利于形成晶体结构。

２．６　硅酸盐晶体结构

硅、铝、氧是地壳中分布最广的三种元素，在地壳中的质量百分含量分别为２６．０％、

·７５·２．６　硅酸盐晶体结构



７．４５％和４９．１３％，这就决定了地壳中的优势矿物为硅酸盐和铝硅酸盐。硅在地壳中的存在
形式主要是硅石和硅酸盐。在许多工业产品中，硅石、硅酸盐和铝硅酸盐及其制品占有非常重
要的地位。

相对于氧化物晶体而言，硅酸盐晶体在组成上比较复杂，结构上常含有各种各样的络阴离
子团。因此，在了解这类结构时，常将着眼点放在基本结构单元的构造，基本结构单元之间的
连接，以及由此所导致的结构和性质上特征等方面。

２．６．１　硅酸盐晶体的组成表征、结构特点及分类

在地壳中形成矿物时，由于成矿的环境不可能十分纯净，矿物组成中常含有其他元素，加
之硅酸盐晶体中的正负离子都可以被其他离子部分或全部地取代，这就使得硅酸盐晶体的化
学组成甚为复杂。因此，在表征硅酸盐晶体的化学式时，通常有两种方法：


一种是所谓的氧化

物方法


，即把构成硅酸盐晶体的所有氧化物按一定的比例和顺序全部写出来，先是１价的碱金
属氧化物，其次是２价、３价的金属氧化物，最后是ＳｉＯ２。例如，钾长石的化学式写为 Ｋ２Ｏ·

Ａｌ２Ｏ３·６ＳｉＯ２；另一种是无机络盐表示法


，是把构成硅酸盐晶体的所有离子按照一定比例和
顺序全部写出来，再把相关的络阴离子用中括号［　］括起来即可。先是１价、２价的金属离
子，其次是Ａｌ３＋和Ｓｉ４＋离子，最后是Ｏ２－或ＯＨ－离子。如钾长石为Ｋ［ＡｌＳｉ３Ｏ８］。氧化物表示
法的优点在于一目了然地反映出晶体的化学组成，可以按此组成配料来进行晶体的实验室合
成。而无机络盐表示法则可以比较直观地反映出晶体所属的结构类型，进而可对晶体结构及
性质作出一定程度上的预测。两种表示方法之间可以相互转换。

硅酸盐晶体结构非常复杂，但不同的结构之间具有下面的共同特点：
（１）结构中Ｓｉ４＋离子位于Ｏ２－离子形成的四面体中心，构成硅酸盐晶体的基本结构单元

［ＳｉＯ４］四面体。  Ｓｉ Ｏ Ｓｉ键是一条夹角不等的折线，一般在１４５°左右。
（２）［ＳｉＯ４］四面体的每个顶点，即Ｏ２－离子最多只能为两个［ＳｉＯ４］四面体所共用。
（３）两个相邻的［ＳｉＯ４］四面体之间只能共顶而不能共棱或共面连接。
（４）［ＳｉＯ４］四面体中心的Ｓｉ４＋离子可部分地被Ａｌ３＋所取代，取代后结构本身并不发生大

的变化，即所谓同晶取代，但晶体的性质却可以发生很大的变化。这为材料改性提供了可能。
硅酸盐晶体化学式中Ｓｉ／Ｏ比例不同时，结构中的基本结构单元［ＳｉＯ４］四面体之间的结合

方式亦不相同，据此，可以对其结构进行分类。Ｘ射线结构分析表明，硅酸盐晶体中［ＳｉＯ４］四
面体的结合方式有岛状、组群状、链状、层状和架状等五种方式。硅酸盐晶体也分为相应的五
种类型，其对应的Ｓｉ／Ｏ由１／４变化到１／２，结构变得越来越复杂，见表２．１３。

表２．１３　硅酸盐晶体结构类型与Ｓｉ／Ｏ比的关系

结构类型
［ＳｉＯ４］４－共用

Ｏ２－离子数
形　　状 络阴离子 Ｓｉ／Ｏ比 实　　例

岛　状 ０ 四面体 ［ＳｉＯ４］４－ １∶４
　镁橄榄石 Ｍｇ２［ＳｉＯ４］

　镁铝石榴石Ａｌ２Ｍｇ３［ＳｉＯ４］３

组群状

１ 双四面体 ［Ｓｉ２Ｏ７］６－ ２∶７ 　硅钙石Ｃａ３［Ｓｉ２Ｏ７］

２

三节环 ［Ｓｉ３Ｏ９］６－ １∶３ 　蓝锥矿ＢａＴｉ［Ｓｉ３Ｏ９］

四节环 ［Ｓｉ４Ｏ１２］８－ １∶３ 　斧石Ｃａ２Ａｌ２（Ｆｅ，Ｍｎ）ＢＯ３［Ｓｉ４Ｏ１２］（ＯＨ）２

六节环 ［Ｓｉ６Ｏ１８］１２－ １∶３ 　绿宝石Ｂｅ３Ａｌ２［Ｓｉ６Ｏ１８］

·８５· ２　晶 体 结 构



续表２．１３

结构类型
［ＳｉＯ４］４－共用

Ｏ２－离子数
形　　状 络阴离子 Ｓｉ／Ｏ比 实　　例

链　状
２ 单　链 ［Ｓｉ２Ｏ６］４－ １∶３ 　透辉石ＣａＭｇ［Ｓｉ２Ｏ６］

２，３ 双　链 ［Ｓｉ４Ｏ１１］６－ ４∶１１ 　透闪石Ｃａ２Ｍｇ５［Ｓｉ４Ｏ１１］２（ＯＨ）２

层　状 ３ 平面层 ［Ｓｉ４Ｏ１０］４－ ４∶１０ 　滑石 Ｍｇ３［Ｓｉ４Ｏ１０］（ＯＨ）２

架　状 ４ 骨　架

［ＳｉＯ２］０

［ＡｌＳｉ３Ｏ８］１－

［ＡｌＳｉＯ４］１－

１∶２

　石英ＳｉＯ２

　钾长石Ｋ［ＡｌＳｉ３Ｏ８］

　方钠石Ｎａ［ＡｌＳｉＯ４］４／３Ｈ２Ｏ

２．６．２　岛状结构

这类结构中［ＳｉＯ４］四面体以孤岛状存在，它们之间通过其他正离子的配位多面体来连接，
因而称为岛状结构。即［ＳｉＯ４］四面体各顶点之间并不互相连接，每个 Ｏ２－离子一侧与１个

Ｓｉ４＋离子连接，另一侧与其他金属离子相配位来使其电价平衡。结构中Ｓｉ／Ｏ比为１∶４。
岛状硅酸盐晶体主要有锆石英Ｚｒ［ＳｉＯ４］、镁橄榄石 Ｍｇ２［ＳｉＯ４］、蓝晶石Ａｌ２Ｏ３·ＳｉＯ２、莫

来石３Ａｌ２Ｏ３·２ＳｉＯ２ 以及水泥熟料中的γＣ２Ｓ、βＣ２Ｓ和Ｃ３Ｓ等。

２．６．２．１　锆英石Ｚｒ［ＳｉＯ４］结构

图２．４９　锆英石结构

锆英石属于四方晶系，晶胞参数ａ＝０．６６１ｎｍ，ｃ＝
０．６０１ｎｍ，晶胞分子数Ｚ＝４。结构中［ＳｉＯ４］四面体孤
立存在，它们之间依靠Ｚｒ４＋离子连接，每一个Ｚｒ４＋离
子填充在８个Ｏ２－离子之间。其中与４个Ｏ２－之距离
为０．２１５ｎｍ，与另外４个 Ｏ２－之距离是０．２２９ｎｍ。其
结构如图２．４９所示。锆英石具有较高的耐火度，可用
于制造锆质耐火材料。

２．６．２．２　镁橄榄石 Ｍｇ２［ＳｉＯ４］结构
（１）结构解析
镁橄榄石属斜方晶系，空间群Ｐｂｎｍ；晶胞参数ａ

＝０．４７６ｎｍ，ｂ＝１．０２１ｎｍ，ｃ＝０．５９９ｎｍ；晶胞分子数Ｚ＝４。晶胞结构在（１００）面和（００１）面上
的投影如图２．５０所示。

镁橄榄石结构中，Ｏ２－离子近似于六方最紧密堆积排列，在平行于（１００）面方向上分布于
两个高度附近，标高２５附近的有２２、２３、２７、２８等，标高７５附近的有７２、７３（２７）、７７、７８等，见
图２．５０（ａ）。Ｓｉ４＋离子填于四面体空隙，占据该空隙的１／８；Ｍｇ２＋离子填于八面体空隙，占据

该空隙的１
２
。每个［ＳｉＯ４］四面体被［ＭｇＯ６］八面体所隔开，呈孤岛状分布。即［ＳｉＯ４］之间通过

［ＭｇＯ６］八面体连接。

由图２．５０（ａ）可以看出，与标高４３的Ｓｉ４＋配位的有３个标高２８、１个标高７７的Ｏ２－；与标
高为７的Ｓｉ４＋配位的有３个标高２２、１个标高２７的Ｏ２－。与标高５０的Ｍｇ２＋配位的是２个２２、

１个２７、２个７８、１个７３（２７）标高的Ｏ２－。
由图２．５０（ｂ）可以看出，Ｍｇ２＋处在两种位置上，一种是标高为０、５０的，另一种是２５、７５

·９５·２．６　硅酸盐晶体结构



图２．５０　镁橄榄石结构
（ａ）（１００）面上的投影图；（ｂ）（００１）面上的投影图

的；同时也可以看到［ＳｉＯ４］沿ａ轴和ｂ轴交替地指向相反方向。
（２）结构中的同晶取代
镁橄榄石中的 Ｍｇ２＋可以被Ｆｅ２＋以任意比例取代，形成橄榄石（ＦｅｘＭｇ１－ｘ）ＳｉＯ４ 固溶体。

如果图２．５０（ｂ）中２５、７５的 Ｍｇ２＋被Ｃａ２＋取代，则形成钙橄榄石ＣａＭｇＳｉＯ４。如果 Ｍｇ２＋全部
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被Ｃａ２＋取代，则形成γＣａ２ＳｉＯ４，即γＣ２Ｓ，其中Ｃａ２＋的配位数为６。另一种岛状结构的水泥
熟料矿物βＣａ２ＳｉＯ４，即βＣ２Ｓ属于单斜晶系，其中Ｃａ

２＋有８和６两种配位。由于其配位不规
则，化学性质活泼，能与水发生水化反应。而γＣ２Ｓ由于配位规则，在水中几乎是惰性的。

（３）结构与性质的关系
结构中每个Ｏ２－离子同时和１个［ＳｉＯ４］和３个［ＭｇＯ６］相连接，因此，Ｏ２－离子的电价是

饱和的，晶体结构稳定。由于 ＭｇＯ 键和 Ｓｉ Ｏ 键都比较强，所以，镁橄榄石表现出较高
的硬度，熔点达到１８９０℃，是镁质耐火材料的主要矿物。同时，由于结构中各个方向上键力分
布比较均匀，所以，橄榄石结构没有明显的解理，破碎后呈现粒状。

２．６．２．３　镁铝石榴石
石榴石类硅酸盐的化学式为Ａ３Ｂ２［ＳｉＯ４］３，Ａ为２价正离子，占据ｃ位，即８配位的十二

面体中心；Ｂ为３价正离子，位于ａ位，即６配位的八面体空隙；Ｓｉ４＋离子位于ｄ位，即四面体空
隙（参见图 ２．４８）。其中有代表性的是镁铝石榴石 Ｍｇ３Ａｌ２［ＳｉＯ４］３ 和铁铝石榴石

Ｆｅ３Ａｌ２［ＳｉＯ４］３。

２．６．３　组群状结构

组群状结构是２个、３个、４个或６个［ＳｉＯ４］四面体通过共用氧相连接形成单独的硅氧络
阴离子团，如图２．５１所示。硅氧络阴离子团之间再通过其他金属离子连接起来，所以，组群状
结构也称为孤立的有限硅氧四面体群。有限四面体群中连接两个Ｓｉ４＋离子的氧称为桥氧，由
于这种氧的电价已经饱和，一般不再与其他正离子再配位，故桥氧亦称为非活性氧。相对地只
有一侧与Ｓｉ４＋离子相连接的氧称为非桥氧或活性氧。

图２．５１　孤立的有限硅氧四面体群

组群状 结 构中 Ｓｉ／Ｏ 比为 ２∶７ 或 １∶３。其 中 硅 钙 石 Ｃａ３［Ｓｉ２Ｏ７］，铝 方 柱 石

Ｃａ２Ａｌ［ＡｌＳｉＯ７］和镁方柱石Ｃａ２Ｍｇ［Ｓｉ２Ｏ７］等具有双四面体结构。蓝锥矿ＢａＴｉ［Ｓｉ３Ｏ９］具有三
节环结构。绿宝石Ｂｅ３Ａｌ２［Ｓｉ６Ｏ１８］具有六节环结构。下面分别介绍绿宝石和镁方柱石结构。

２．６．３．１　绿宝石Ｂｅ３Ａｌ２［Ｓｉ６Ｏ１８］结构
绿宝石属于六方晶系，空间群Ｐ６／ｍｃｃ，晶胞参数ａ＝０．９２１ｎｍ，ｃ＝０．９１７ｎｍ，晶胞分子数

Ｚ＝２。图２．５２示意出绿宝石结构在（０００１）面上的投影，表示绿宝石的半个晶胞。要得到完
整晶胞，可在５０标高处作一反映面，经镜面反映后即可。

绿宝石的基本结构单元是由６个［ＳｉＯ４］四面体组成的六节环，六节环中的１个Ｓｉ４＋和２
个Ｏ２－处在同一高度，环与环相叠起来。图中粗黑线的六节环在上面，标高为１００，细黑线的
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图２．５２　绿宝石晶胞在（０００１）面上的投影（上半个晶胞）

六节环在下面，标高为５０。上下两层环错开３０°，投影方向并不重叠。环与环之间通过Ｂｅ２＋和

Ａｌ３＋离子连接。

Ｂｅ２＋离子位于四面体空隙中，标高为７５，与Ｂｅ２＋配位的有２个标高６５、２个标高８５的

Ｏ２－离子，即Ｂｅ２＋离子同时连接４个［ＳｉＯ４］四面体。Ａｌ３＋离子位于八面体空隙，标高也为７５，
与Ａｌ３＋配位的有３个标高６５、３个标高８５的Ｏ２－离子。结构中［ＢｅＯ４］四面体和［ＡｌＯ６］八面
体之间共用标高６５、８５的２个Ｏ２－离子，即共棱连接。

结构与性质的关系：绿宝石结构的六节环内没有其他离子存在，使晶体结构中存在大的环
形空腔。当有电价低、半径小的离子（如Ｎａ＋）存在时，在直流电场中，晶体会表现出显著的离
子电导，在交流电场中会有较大的介电损耗；当晶体受热时，质点热振动的振幅增大，大的空腔
使晶体不会有明显的膨胀，因而表现出较小的膨胀系数。结晶学方面，绿宝石的晶体常呈现六
方或复六方柱晶形。

堇青石 Ｍｇ２Ａｌ３［ＡｌＳｉ５Ｏ１８］具有与绿宝石相同的结构，但六节环中有１个Ｓｉ４＋被 Ａｌ３＋取
代，因而六节环的负电荷增加了１个，与此同时，环外的正离子由原绿宝石中的（Ｂｅ３Ａｌ２）相应
地变为（Ｍｇ２Ａｌ３），使晶体的电价得以平衡。此时，正离子在环形空腔迁移阻力增大，故堇青石
的介电性质较绿宝石有所改善。堇青石陶瓷热学性能良好，但不宜作无线电陶瓷，因为其高频
损耗大。

应该注意，有的研究者将绿宝石中的［ＢｅＯ４］四面体归到硅氧骨架中，这样绿宝石就属于
架状结构的硅酸盐矿物，分子式改写为Ａｌ２［Ｂｅ３Ｓｉ６Ｏ１８］。至于堇青石，有人提出它是一种带有
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六节环和四节环的结构，化学式为 Ｍｇ２［Ａｌ４Ｓｉ５Ｏ１８］。

２．６．３．２　镁方柱石Ｃａ２Ｍｇ［Ｓｉ２Ｏ７］结构

镁方柱石属四方晶系，空间群Ｐ４２１ｍ，晶胞参数ａ＝０．７７９ｎｍ，ｃ＝０．５０２ｎｍ，Ｚ＝２。该结
构为双四面体群结构，其晶胞在（００１）面上的投影如图２．５３所示。

图２．５３　镁方柱石结构在（００１）面上的投影图

从图２．５３可以看出，结构中标高为４５的硅氧双四面体与标高为５５的硅氧双四面体交替
地指向相反方向。双四面体群之间 Ｍｇ２＋和Ｃａ２＋离子连接。Ｍｇ２＋位于Ｏ２－形成的四面体之

中，而Ｃａ２＋位于８个Ｏ２－形成的多面体之中。图中ＣａＯ键线的中断，表示与Ｃａ２＋配位的Ｏ２－

的标高应该是图中所示数值加上或减去１００后所得的数据。
同晶取代，用２个 Ａｌ３＋离子取代镁方柱石中的 Ｍｇ２＋和Ｓｉ４＋离子，就可形成铝方柱石

Ｃａ２Ａｌ［ＡｌＳｉＯ７］。这类矿物常出现在高炉矿渣中。

以上两类结构中硅氧结构单元内所含［ＳｉＯ４］四面体的数目是有限的，在下面将要讨论的
三类结构中，则是无限的。

２．６．４　链状结构

２．６．４．１　链的类型、重复单元与化学式
硅氧四面体通过共用的氧离子相连接，形成向一维方向无限延伸的链。依照硅氧四面体

共用顶点数目的不同，分为单链和双链两类。如果每个硅氧四面体通过共用两个顶点向一维
方向无限延伸，则形成单链，见图２．５４（ａ）。单链结构以［Ｓｉ２Ｏ６］４－为结构单元不断重复，所

以，单链结构单元的化学式可写为［Ｓｉ２Ｏ６］４ｎ－ｎ 。在单链结构中，按照重复出现与第１个硅氧四
面体的空间取向完全一致的周期不等，单链分为１节链、２节链、３节链、……、７节链等７种类
型。图２．５４（ａ）是２节链。两条相同的单链通过尚未共用的氧组成带状，形成双链，见图

２．５４（ｄ）。双链以 ［Ｓｉ４Ｏ１１］６－ 为结构单元向一维方向无限伸展，故双链的化学式为

［Ｓｉ４Ｏ１１］６ｎ－ｎ 。双链结构中的硅氧四面体，一半桥氧数为３，另一半为２。

辉石类硅酸盐结构中含有［Ｓｉ２Ｏ６］４ｎ－１ｎ 单链，如透辉石、顽火辉石等。链间通过金属正离
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图２．５４　硅氧四面体所构成的链
（ａ）单链结构；（ｂ）、（ｃ）、（ｅ）从箭头方向观察所得的投影图；（ｄ）双链结构

子连接，最常见的是 Ｍｇ２＋和Ｃａ２＋，但也有被其他离子取代的情况。如 Ｍｇ２＋被Ｆｅ２＋取代，
（Ｍｇ２＋＋Ｃａ２＋）被（Ｎａ＋＋Ｆｅ３＋）、（Ｎａ＋＋Ａｌ３＋）或（Ｌｉ＋＋Ａｌ３＋）等离子所取代。

角闪石类硅酸盐含有双链［Ｓｉ４Ｏ１１］６ｎ－ｎ ，如斜方角闪石（Ｍｇ，Ｆｅ）７［Ｓｉ４Ｏ１１］２（ＯＨ）２ 和透闪
石Ｃａ２Ｍｇ５［Ｓｉ４Ｏ１１］２（ＯＨ）２等。

２．６．４．２　透辉石ＣａＭｇ［Ｓｉ２Ｏ６］结构
透辉石属单斜晶系，空间群Ｃ２／ｃ，晶胞参数ａ＝０．９７１ｎｍ，ｂ＝０．８８９ｎｍ，ｃ＝０．５２４ｎｍ，β＝

１０５°３７′。晶胞分子数Ｚ＝４。其结构如图２．５５所示。

图２．５５　透辉石结构
（ａ）（０１０）面上的投影；（ｂ）（００１）面上的投影

从图２．５５可以看出，硅氧单链［Ｓｉ２Ｏ６］４ｎ－ｎ 平行于ｃ轴方向伸展，链中硅氧四面体的取向
是一个向上、一个向下交替排列，图中两个重叠的硅氧链分别以粗黑线和细黑线表示。Ｃａ２＋
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和 Ｍｇ２＋在投影图内有重叠的已稍行移开（图２．５５（ａ）），并且仅表示出近晶胞底部的离子，以
便观察。单链之间依靠Ｃａ２＋、Ｍｇ２＋连接。Ｃａ２＋的配位数为８，其中４个活性氧，４个非活性
氧。Ｍｇ２＋的配位数为６，其中６个均为活性氧。Ｃａ２＋主要负责链中硅氧四面体底面间的连
接，Ｍｇ２＋主要负责四面体顶点之间的连接。

若透辉石结构中的Ｃａ２＋全部被 Ｍｇ２＋取代，则形成斜方晶系的顽火辉石 Ｍｇ２［Ｓｉ２Ｏ６］。

２．６．４．３　结构和性质的关系
关于介电性质：从离子堆积及结合状态来看，辉石类晶体比绿宝石类晶体要紧密，因此，像

顽火辉石、锂辉石ＬｉＡｌ［Ｓｉ２Ｏ６］等都具有良好的电绝缘性能，是高频无线电陶瓷和微晶玻璃的
主要晶相。但当结构中存在变价正离子时，则晶体又会呈现显著的电子电导。这与透辉石结
构中局部电荷不平衡有关。

关于解理性与结晶习性：具有链状结构硅酸盐矿物中，由于链内的 Ｓｉ Ｏ 键要比链间的

Ｍ Ｏ 键（Ｍ一般为６个或８个Ｏ２－离子所包围的正离子）强得多，所以，这些矿物很容易沿
链间结合较弱处劈裂，成为柱状或纤维状的小块。即晶体具有柱状或纤维状解理特性。反之，
结晶时则晶体具有柱状或纤维状结晶习性。如，角闪石石棉因其具有双链结构单元，晶形常呈
现细长纤维状。

由于链的构成以及链间结合方面的差异，导致透辉石和透闪石的解理角（解理面间的夹
角）不同，前者为９３°，而后者为５６°。因此，可以通过测定解理角的大小来区别两类矿物。图

２．５６是透辉石和透闪石单位晶胞在（００１）面上的投影。图中以直线所画的块格表示与ｃ轴平
行的硅氧链，辉石是单链，角闪石是双链。晶体发生解理时是沿图中的虚线，从链间结合较弱
处劈裂，而不是切过硅氧链。由于单链和双链构成不同，所以，解理角也不相同。这是微观结
构在宏观性质上的反映。

图２．５６　透辉石和透闪石单位晶胞在（００１）面上的投影（示意出晶体解理上的差异）
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２．６．５　层状结构

２．６．５．１　层状结构的基本单元、化学式与类型
层状结构是每个硅氧四面体通过３个桥氧连接，构成向二维方向伸展的六节环状的硅氧

图２．５７　硅氧层的结构

层（无限四面体群），见图２．５７。在六节环状的层中，可取
出一个矩形单元［Ｓｉ４Ｏ１０］４－，于是硅氧层的化学式可写为

［Ｓｉ４Ｏ１０］４ｎ－ｎ 。
按照硅氧层中活性氧的空间取向不同，硅氧层分为两

类：单网层和复网层。单网层结构中，


硅氧层的所有活性氧

均指向同一个方向。而复网层结构中，


两层硅氧层中的活

性氧交替地指向相反方向


。活性氧的电价由其他金属离子
来平衡，一般为６配位的 Ｍｇ２＋或Ａｌ３＋离子，同时，水分子
以ＯＨ－形式存在于这些离子周围，形成所谓的水铝石或水
镁石层。于是，


单网层相当于一个硅氧层加上一个水铝

（镁）石层，故也成称为１∶１层。


复网层相当于两个硅氧层

中间加上一个水铝（镁）石层，所以也称为２∶１层。


如图

２．５８所示


。根据水铝（镁）石层中八面体空隙的填充情况，
结构又分为三八面体型和二八面体型。前者八面体空隙全

部被金属离子所占据，后者只有２
３
的八面体空隙被填充。

图２．５８　单网层及复网层的构成

下面以滑石、高岭石、蒙脱石和白云母结构为例来介绍层状结构。

２．６．５．２　滑石 Ｍｇ３［Ｓｉ４Ｏ１０］（ＯＨ）２的结构
滑石属单斜晶系，空间群Ｃ２／ｃ，晶胞参数ａ＝０．５２５ｎｍ，ｂ＝０．９１０ｎｍ，ｃ＝１．８８１ｎｍ，β＝

１００°；结构属于复网层结构，如图２．５９所示。
从图２．５９（ａ）可以看出，构成层状结构的硅氧六节环及ＯＨ－和 Ｍｇ２＋在该投影面上的分

布情况，ＯＨ－位于六节环中心，Ｍｇ２＋位于Ｓｉ４＋与ＯＨ－形成的三角形的中心，但高度不同。
从图２．５９（ｂ）可以清楚地看出，两个硅氧层的活性氧指向相反，中间通过镁氢氧层（即水
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图２．５９　滑石的结构
（ａ）（００１）面上的投影；（ｂ）图（ａ）结构的纵剖面图

镁石层）连接，形成滑石结构的复网层。复网层平行排列即形成滑石结构。水镁石层中 Ｍｇ２＋

的配位数为６，形成［ＭｇＯ４（ＯＨ）２］八面体。其中全部八面体空隙被 Ｍｇ２＋所填充，因此，滑石
结构属于三八面体型结构。


结构与性质的关系：复网层中每个活性氧同时与３个 Ｍｇ２＋相连接，从 Ｍｇ２＋处获得的静

电键强度为３×２６＝１
，从Ｓｉ４＋处也获得１价，故活性氧的电价饱和。同理，ＯＨ－中的氧的电价

也是饱和的，所以，复网层内是电中性的。这样，层与层之间只能依靠较弱的分子间力来结合，
致使层间易相对滑动，所有滑石晶体具有良好的片状解理特性，并具有滑腻感。


离子取代现象：用２个Ａｌ３＋取代滑石中的３个 Ｍｇ２＋，则形成二八面体型结构（Ａｌ３＋占据

２
３
的八面体空隙）的叶蜡石Ａｌ２［Ｓｉ４Ｏ１０］（ＯＨ）２ 结构。同样，叶蜡石也具有良好的片状解理和

滑腻感。


晶体加热时结构的变化：滑石和叶蜡石中都含有ＯＨ－，加热时必然产生脱水效应。滑石

脱水后变成斜顽火辉石αＭｇ２［Ｓｉ２Ｏ６］，叶蜡石脱水后变成莫来石３Ａｌ２Ｏ３·２ＳｉＯ２。它们都是
玻璃和陶瓷工业的重要原料，滑石可以用于生成绝缘、介电性能良好的滑石瓷和堇青石瓷，叶
蜡石常用作硼硅质玻璃中引入Ａｌ２Ｏ３的原料。

２．５．６．３　高岭石Ａｌ２Ｏ３·２ＳｉＯ２·２Ｈ２Ｏ（即Ａｌ４［Ｓｉ４Ｏ１０］（ＯＨ）８）的结构
高岭石是一种主要的粘土矿物，属三斜晶系，空间群Ｃ１；晶胞参数ａ＝０．５１４ｎｍ，ｂ＝
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０．８９３ｎｍ，ｃ＝０．７３７ｎｍ，β＝９１°３６′，β＝１０４°４８′，γ＝８９°５４′；晶胞分子数Ｚ＝１。其结构如图２．６０
所示。

图２．６０　高岭石的结构
（ａ）（００１）面上的投影（显示出硅氧层的六节环及各离子的配位信息，其中数值为各离子在ｃ轴方向以ｎｍ为单位的高度）；

（ｂ）（１００）面上的投影（显示出单网层中Ａｌ３＋填充２３
八面体空隙）；（ｃ）（０１０）面上的投影（显示出单网层的构成）

高岭石的基本结构单元是由硅氧层和水铝石层构成的单网层，参见图２．６０（ａ）和图（ｂ），
单网层平行叠放便形成高岭石结构。从图２．６０（ｂ）和图（ｃ）可以看出，Ａｌ３＋配位数为６，其中２
个是Ｏ２－，４个是ＯＨ－，形成［ＡｌＯ２（ＯＨ）４］八面体，正是这两个Ｏ２－把水铝石层和硅氧层连接

起来。水铝石层中，Ａｌ３＋占据八面体空隙的２３
。


结构与性质的关系：根据电价规则可计算出单网层中Ｏ２－的电价是平衡的，即理论上层内

是电中性的，所以，高岭石的层间只能靠物理键来结合，这就决定了高岭石也容易解理成片状
的小晶体。但单网层在平行叠放时是水铝石层的ＯＨ－与硅氧层的Ｏ２－相接触，故层间靠氢键
来结合。由于氢键结合比分子间力强，所以，水分子不易进入单网层之间，晶体不会因为水含
量增加而膨胀。

２．５．６．４　蒙脱石（微晶高岭石）的结构
蒙脱 石 也 是 一 种 粘 土 类 矿 物，属 单 斜 晶 系，空 间 群 Ｃ２／ｍａ；理 论 化 学 式 为
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Ａｌ２［Ｓｉ４Ｏ１０］（ＯＨ）２·ｎＨ２Ｏ；晶胞参数ａ＝０．５１５ｎｍ，ｂ＝０．８９４ｎｍ，ｃ＝１．５２０ｎｍ，β＝９０°；单位晶
胞中Ｚ＝２。实际化学式为（Ａｌ２－ｘＭｇｘ）［Ｓｉ４Ｏ１０］（ＯＨ）２·（Ｎａｘ·ｎＨ２Ｏ），式中ｘ＝０．３３，晶胞
参数ａ≈０．５３２ｎｍ，ｂ≈０．９０６ｎｍ，ｃ的数值随含水量而变化，无水时ｃ≈０．９６０ｎｍ。

图２．６１　蒙脱石的结构

蒙脱石具有复网层结构，由两层硅氧四面体层和夹
在中间的水铝石层所组成，如图２．６１所示。理论上复
网层内呈电中性，层间靠分子间力结合。实际上，由于
结构中 Ａｌ３＋可被 Ｍｇ２＋取代，使复网层并不呈电中性，
带有少量负电荷（一般为－０．３３ｅ，也可有很大变化）；因
而复网层之间有斥力，使略带正电性的水化正离子易于
进入层间；与此同时，水分子也易渗透进入层间，使晶胞

ｃ轴膨胀，随含水量变化，由０．９６０ｎｍ变化至２．１４０ｎｍ，
因此，蒙脱石又称为膨润土。


结构中的离子置换现象：由于晶格中可发生多种离

子置换，使蒙脱石的组成常与理论化学式有出入。其中
硅氧四面体层内的Ｓｉ４＋可以被Ａｌ３＋或Ｐ５＋等取代，这种
取代量是有限的；八面体层（即水铝石层）中的Ａｌ３＋可被 Ｍｇ２＋、Ｃａ２＋、Ｆｅ２＋、Ｚｎ２＋或Ｌｉ＋等所取
代，取代量可以从极少量到全部被取代。


结构与性质关系：蒙脱石晶胞ｃ轴长度随含水量而变化，甚至空气湿度的波动也能导致ｃ

轴参数的变化，所以，晶体易于膨胀或压缩。加水膨胀，加热脱水并产生较大收缩，一直干燥到
脱去结构水之前，其晶格结构不会被破坏。随层间水进入的正离子使复网层电价平衡，它们易
于被交换，使矿物具有很高的阳离子交换能力。

２．５．６．５　白云母ＫＡｌ２［ＡｌＳｉ３Ｏ１０］（ＯＨ）２的结构
白云母属单斜晶系，空间群Ｃ２／ｃ；晶胞参数ａ＝０．５１９ｎｍ，ｂ＝０．９００ｎｍ，ｃ＝２．００４ｎｍ，β＝

９５°１１′；Ｚ＝２。其结构如图２．６２所示，图中重叠的Ｏ２－已稍微移开。
白云母属于复网层结构，复网层由两个硅氧层及其中间的水铝石层所构成。连接两个硅

氧层的水铝石层中的Ａｌ３＋之配位数为６，形成［ＡｌＯ４（ＯＨ）２］八面体。由图２．６２（ａ）可以看出，
两相邻复网层之间呈现对称状态，因此相邻两硅氧六节环处形成一个巨大的空隙。

白云母结构与蒙脱石相似，但因其硅氧层中有１
４
的Ｓｉ４＋被Ａｌ３＋取代，复网层不呈电中性，

所以，层间有Ｋ＋进入以平衡其负电荷。Ｋ＋的配位数为１２，呈统计地分布于复网层的六节环
的空隙间，与硅氧层的结合力较层内化学键弱得多，故云母易沿层间发生解理，可剥离成片状。


结构中的离子取代：白云母理想化学式ＫＡｌ２［ＡｌＳｉ３Ｏ１０］（ＯＨ）２中的正负离子几乎都可以

被其他离子不同程度地取代，形成一系列云母族矿物。

① 白云 母 中 位 于 水 铝 石 层 内 的 ２ 个 Ａｌ３＋ 被 ３ 个 Ｍｇ２＋ 取 代 时，形 成 金 云 母

ＫＭｇ３［ＡｌＳｉ３Ｏ１０］（ＯＨ）２；用Ｆ－取代ＯＨ－，则得到人工合成的氟金云母 ＫＭｇ３［ＡｌＳｉ３Ｏ１０］Ｆ２，
作绝缘材料使用时耐高温达１０００℃，而天然的仅６００℃。

② 用（Ｍｇ２＋，Ｆｅ２＋）代替Ａｌ３＋，可形成黑云母Ｋ（Ｍｇ，Ｆｅ）３［ＡｌＳｉ３Ｏ１０］（ＯＨ）２；

③ 用（Ｌｉ＋，Ｆｅ２＋）取代１个Ａｌ３＋，则得到锂铁云母ＫＬｉＦｅ２＋Ａｌ［ＡｌＳｉ３Ｏ１０］（ＯＨ）２；

④ 若２个Ｌｉ＋ 取代１个 Ａｌ３＋，同时［ＡｌＳｉ３Ｏ１０］中的 Ａｌ３＋ 被Ｓｉ４＋取代，则形成锂云母

·９６·２．６　硅酸盐晶体结构



图２．６２　白云母的结构
（ａ）（１００）面上的投影；（ｂ）（０１０）面上的投影

ＫＬｉ２Ａｌ［Ｓｉ４Ｏ１０］（ＯＨ）２。

⑤ 如果白云母中的Ｋ＋被Ｎａ＋取代，则形成钠云母；若Ｋ＋被Ｃａ２＋取代，同时硅氧层内有

１
２
的Ｓｉ４＋被Ａｌ３＋取代，则成为珍珠云母ＣａＡｌ２［Ａｌ２Ｓｉ２Ｏ１０］（ＯＨ）２，由于Ｃａ２＋连接复网层较Ｋ＋

牢固，因而珍珠云母的解理性较白云母差。


云母类矿物的用途：合成云母作为一种新型材料，在现代工业和科技领域用途很广。云母

陶瓷具有良好的抗腐蚀性、耐热冲击性、机械强度和高温介电性能，可作为新型的电绝缘材料。
云母型微晶玻璃具有高强度、耐热冲击、可切削等特性，广泛应用于国防和现代工业中。

２．６．６　架状结构

架状结构中硅氧四面体的每个顶点均为桥氧，硅氧四面体之间以共顶方式连接，形成三维

“骨架”结构。结构的重复单元为［ＳｉＯ２］０，作为骨架的硅氧结构单元的化学式为［ＳｉＯ２］０ｎ。其

中Ｓｉ／Ｏ比为１∶２。
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当硅氧骨架中的 Ｓｉ被 Ａｌ取代时，结构单元的化学式可以写成 ［ＡｌＳｉＯ４］ｎ－ｎ 或

［ＡｌＳｉ３Ｏ８］ｎ－ｎ ，其中（Ａｌ＋Ｓｉ）∶Ｏ仍为１∶２。此时，由于结构中有剩余负电荷，一些电价低、半
径大的正离子（如Ｋ＋、Ｎａ＋、Ｃａ２＋、Ｂａ２＋等）会进入结构中。典型的架状结构有石英族晶体，化
学式为ＳｉＯ２，以及一些铝硅酸盐矿物，如霞石 Ｎａ［ＡｌＳｉＯ４］、长石（Ｎａ，Ｋ）［ＡｌＳｉ３Ｏ８］、方沸石

Ｎａ［ＡｌＳｉ２Ｏ６］·Ｈ２Ｏ等沸石型矿物等。
【例２．１０】　石英（ＳｉＯ２）的密度为２．６５ｇ／ｃｍ３。（ａ）每１ｍ３ 中有多少硅原子和氧原子？

（ｂ）已知硅和氧的半径分别为０．０３８ｎｍ和０．１１４ｎｍ，求堆积密度为多少？
【解】　（ａ）

ＳｉＯ２／ｍ３＝２．６５×１０
６×６．０２×１０２３

（２８．１＋３２．０） ＝２．６４５×１０２８（ＳｉＯ２／ｍ３）

所以

Ｓｉ／ｍ３＝２．６４５×１０２８（Ｓｉ／ｍ３）

Ｏ／ｍ３＝５．２９×１０２８（Ｏ／ｍ３）

　　（ｂ）

ＶＳｉ／ｍ３ ＝２．６４５×１０２８×４３×３．１４×
（０．０３８×１０－９）３＝０．００６（ｍ３／ｍ３）

ＶＯ／ｍ３ ＝５．２９×１０２８×４３×３．１４×
（０．１１４×１０－９）３＝０．３２８（ｍ３／ｍ３）

堆积密度 ＝０．００６＋０．３２８＝０．３３４
　　【点评】　堆积密度为０．３３４，表明结构有相当开放的空间，大多数简单原子（氦除外）必须
以离子形式将进行扩散。因此，它们带的电荷妨碍它们在室温下进行剧烈地运动。

２．６．６．１　石英族晶体的结构

ＳｉＯ２晶体具有多种变体，常压下可分为三个系列：石英、鳞石英和方石英。它们的转变关
系如下：

　　　　　α石英
　８７０℃
幑 幐帯帯帯

　
α鳞石英

　１４７０℃
幑 幐帯帯帯帯

　
α方石英

　１７２３℃
幑 幐帯帯帯帯

　
熔体

　　　　　　幒
幓
５７３℃ 　幒

幓
１６０℃ 　幒

幓
２６８℃

　　　　　　β石英 β鳞石英 β方石英

　幒
幓
１１７℃

γ鳞石英
在上述各变体中，同一系列（即纵向）之间的转变不涉及晶体结构中键的破裂和重建，仅是

键长、键角的调整，转变迅速且可逆，对应的是位移性转变。不同系列（即横向）之间的转变，如

α石英和α鳞石英、α鳞石英和α方石英之间的转变都涉及键的破裂和重建，转变速度缓慢，
属于重建性转变。

石英的三个主要变体：α石英、α鳞石英和α方石英结构上的主要差别在于硅氧四面体之
间的连接方式不同（见图２．６３）。在α方石英中，两个共顶连接的硅氧四面体以共用Ｏ２－为中
心处于中心对称状态。在α鳞石英中，两个共顶的硅氧四面体之间相当于有一对称面。在α
石英中，相当于在α方石英结构基础上，使  Ｓｉ Ｏ Ｓｉ键由１８０°转变为１５０°。由于这三种石
英中硅氧四面体的连接方式不同，因此，它们之间的转变属于重建性转变。

·１７·２．６　硅酸盐晶体结构



图２．６３　硅氧四面体的连接方式
（ａ）α方石英（存在对称中心）；（ｂ）α鳞石英（存在对称面）；

（ｃ）α石英（无对称中心和对称面）

（１）α方石英结构

α方石英属立方晶系，空间群Ｆｄ３ｍ；晶胞参数ａ＝０．７１３ｎｍ；晶胞分子数Ｚ＝８。结构如
图２．６４所示。其中Ｓｉ４＋位于晶胞顶点及面心，晶胞内部还有４个Ｓｉ４＋，其位置相当于金刚石
中Ｃ原子的位置。它是由交替地指向相反方向的硅氧四面体组成六节环状的硅氧层（不同于
层状结构中的硅氧层，该硅氧层内四面体取向是一致的），以３层为一个重复周期在平行于
（１１１）面的方向上平行叠放而形成的架状结构。叠放时，两平行的硅氧层中的四面体相互错开

６０°，并以共顶方式对接，共顶的Ｏ２－形成对称中心，如图２．６５所示。α方石英冷却到２６８℃会
转变为四方晶系的β方石英，其晶胞参数ａ＝０．４９７ｎｍ，ｃ＝０．６９２ｎｍ。

图２．６４　α方石英的结构

　

图２．６５　α方石英的硅氧层的平行叠放
（从体对角线方向观察，显示出以３层为周期的平行堆积）

（２）α鳞石英的结构

α鳞石英属六方晶系，空间群Ｐ６３／ｍｍｃ；晶胞参数ａ＝０．５０４ｎｍ，ｃ＝０．８２５ｎｍ；晶胞分子数

Ｚ＝４。其结构如图２．６６所示。结构由交替指向相反方向的硅氧四面体组成的六节环状的硅
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氧层平行于（０００１）面叠放而形成架状结构。平行叠放时，硅氧层中的四面体共顶连接，并且共
顶的两个四面体处于镜面对称状态。这样，  Ｓｉ Ｏ Ｓｉ键角就是１８０°，有的研究者认为这与
实际晶体结构有出入，但目前还没有更准确的研究结果。对于γ鳞石英，有的认为属于斜方
晶系，晶胞参数ａ＝０．８７４ｎｍ，ｂ＝０．５０４ｎｍ，ｃ＝０．８２４ｎｍ。而有的认为属于单斜晶系，参数为ａ
＝１．８４５ｎｍ，ｂ＝０．４９９ｎｍ，ｃ＝２．３８３ｎｍ，β＝１０５°３９′。

图２．６６　α鳞石英的结构 图２．６７　α石英晶体结构在（０００１）面上的投影

（３）石英的结构

α石英属六方晶系，空间群Ｐ６４２２或Ｐ６２２２；晶胞参数ａ＝０．４９６ｎｍ，ｃ＝０．５４５ｎｍ；晶胞分
子数Ｚ＝３。α石英在（０００１）面上的投影如图２．６７所示。结构中每个Ｓｉ４＋周围有４个Ｏ２－，
空间取向是２个在Ｓｉ４＋上方、２个在其下方。各四面体中的离子，排列于高度不同的三层面
上，最上一层用粗线表示，其次一层用细线表示，最下方一层以虚线表示。α石英结构中存在

６次螺旋轴，围绕螺旋轴的Ｓｉ４＋离子，在（０００１）面上的投影可连接成正六边形，如图２．６８（ａ）和
图２．６９（ａ）所示。根据螺旋轴的旋转方向不同，α石英有左形和右形之分，其空间群分别为

Ｐ６４２２和Ｐ６２２２。α石英中  Ｓｉ Ｏ Ｓｉ键角为１５０°。

β石英属三方晶系，空间群Ｐ３２２１或Ｐ３１２１；晶胞参数ａ＝０．４９１ｎｍ，ｃ＝０．５４０ｎｍ；晶胞分
子数Ｚ＝３。β石英是α石英的低温变体，两者之间通过位移性转变实现结构的相互转换。两
结构中的Ｓｉ４＋在（０００１）面上的投影示于图２．６８。在β石英结构中，  Ｓｉ Ｏ Ｓｉ键角由α石
英中的１５０°变为１３７°，这一键角变化，使对称要素从α石英中的６次螺旋轴转变为β石英中
的３次螺旋轴。围绕３次螺旋轴的Ｓｉ４＋在（０００１）面上的投影已不再是正六边形，而是复三角
形，见图２．６９（ｂ）。β石英也有左、右形之分。


结构与性质的关系：ＳｉＯ２结构中 Ｓｉ Ｏ 键的强度很高，键力分别在三维空间比较均匀，

因此ＳｉＯ２ 晶体的熔点高、硬度大、化学稳定性好，无明显解理。
关于β石英的压电效应：某些晶体在机械力作用下发生变形，使晶体内正负电荷中心相

对位移而极化，致使晶体两端表面出现符号相反的束缚电荷，其电荷密度与应力成比例。

这种

由“压力”产生“电”的现象称为正压电效应（ＤｉｒｅｃｔＰｉｅｚｏｅｌｅｃｔｒｉｃＥｆｆｅｃｔ


）。反之，如果具有压电
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图２．６８　α石英和β石英的关系（Ｓｉ
４＋在（０００１）面上的投影）

（ａ）α石英；（ｂ）β石英

　处于０，１位置的Ｓｉ４＋； 　处于１３
位置的Ｓｉ４＋； 　处于２３

位置的Ｓｉ４＋

图２．６９　α石英和β石英的关系（硅氧四面体在（０００１）面上的投影）
（ａ）α石英；（ｂ）β石英

效应的晶体置于外电场中，电场使晶体内部正负电荷中心位移，导致晶体产生形变。

这种由

“电”产生“机械形变”的现象称为逆压电效应（ＣｏｎｖｅｒｓｅＰｉｅｚｏｅｌｅｃｔｒｉｃＥｆｆｅｃｔ


）。正压电效应和
逆压电效应统称为压电效应。

根据转动对称性，晶体分为３２个点群，在无对称中心的２１个点群中，除Ｏ４３２点群外，有

２０种点群具有压电效应。在２０种压电晶体中又有１０种具有热释电效应（Ｐｙｒｏｅｌｅｃｔｒｉｃ
Ｅｆｆｅｃｔ）。晶体的压电性质与自发极化性质都是由晶体的对称性决定的。产生压电效应的条
件是：晶体结构中无对称中心，否则，晶体受外力时，正负电荷中心不会分离，因而没有压电性。

由于晶体的各向异性，压电效应产生的方向、电荷的正负等都随晶体切片的方位而变化。
图２．７０示意出β石英压电效应产生的机理及与方位的关系。图２．７０（ａ）显示出无外力作用
时，晶体中正负电荷中心是重合的，整个晶体中总电矩为零；图２．７０（ｂ）表明，在垂直方向对晶
体施加压力时，晶体发生变形，使正电荷中心相对下移，负电荷中心相对上移，导致正负电荷中
心分离，使晶体在垂直于外力方向的表面上产生电荷（上负、下正）。图２．７０（ｃ）显示出晶体水
平方向受压时，在平行于外力的表面上产生电荷的过程，此时，电荷为上正下负。

由此可见，压电效应是由于晶体在外力作用下发生变形，正负电荷中心产生相对位移，


使

晶体总电矩发生变化造成的。因此，在使用压电晶体时，为了获得良好的压电性，


须根据实际

要求，切割出相应方位的晶片


。
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图２．７０　β石英中压电效应产生的机理及方位关系


压电晶体的应用：压电材料在宇航、电子、激光、计算机、微波、能源等领域得到广泛应用。

目前主要用作压电振子和压电换能器。前者主要利用振子本身的谐振特性，要求压电、介电、
弹性等性能的温度变化、经时变化稳定，机械品质因数高。后者主要将一种形式的能量转换成
另一种形式的能量，要求换能效益（即机电耦合系数和品质因数）高。压电材料主要应用领域
见表２．１４。

表２．１４　压电材料的应用领域

应 用 领 域 举　　例

电　源 压电变压器
　雷达，电视显像管，阴极射线管，盖克计数管，激光管和电子复印机等
高压电源和压电点火装置

信号源 标准信号源
　振荡器，压电音叉，压电音片等用作精密仪器中的时间和频率标准信
号源

信　号
转　换

电声换能器 　拾声器，送话器，受话器，扬声器，蜂鸣器等声频范围的电声器件

超声换能器
　超声切割，焊接，清洗，搅拌，乳化及超声显示等频率高于２０ｋＨｚ的超
声器件

发　射
与接收

超声换能器
　探测地质构造，油井固实程度，五损探伤和测厚，催化反应，超声衍射，
疾病诊断等各种工业用的超声器件

水声换能器 　水下导航定位，通讯和探测的声纳，超声测探，鱼群探测和传声器等

信　号
处　理

滤波器
　通讯广播中所用的各种分立滤波器和复合滤波器，如彩电中滤波器；
雷达，自控和计算系统所用带通滤波器，脉冲滤波器等

放大器 　声表面波信号放大器以及振荡器，混频器，衰减器，隔离器等

表面波导 　声表面波传输线

传感与计测

加速度计压力计
　工业和航空技术上测定振动体或飞行器工作状态的加速度计，自动控
制开关，污染检测用振动以及流速计，流量计和液面计等

角速度计 　测量物体角速度及控制飞行器航向的压电陀螺

红外探测器
　监视领空、检测大气污染浓度、非接触式测温以及热成像、热电探测、
跟踪器等

位移发生器 　激光稳频补偿元件，显微加工设备及光角度、光程长的控制器

存贮显示

调　制 　用于电光和声光调制的光阀、光闸、光变频器和光偏转器、声开关等

存　贮 　光信息存贮器，光记忆器

显　示 　铁电显示器，声光显示器，组页器等

其　他 非线性元件 　压电继电器等
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２．６．６．２　长石的结构
长石类硅酸盐分为正长石系和斜长石系两大类。其中有代表性的为：
正长石系：钾长石Ｋ［ＡｌＳｉ３Ｏ８］；钡长石Ｂａ［Ａｌ２Ｓｉ２Ｏ８］。
斜长石系：钠长石Ｎａ［ＡｌＳｉ３Ｏ８］；钙长石Ｃａ［Ａｌ２Ｓｉ２Ｏ８］。
高温时，钾长石与钠长石可以形成完全互溶的钾钠长石固溶体系列，亦称为碱性长石系

列。该固溶体随温度降低可脱溶为钾长石相和钠长石相，形成条纹长石。在钾长石亚族中，随
温度降低，依次形成的钾长石变体有：透长石（单斜）、正长石（单斜）和微斜长石（三斜）。钠长
石和钙长石也能以任意比例互溶，形成钠钙长石固溶体。


长石的基本结构单元：长石的基本结构单元由［ＴＯ４］四面体连接成四节环，其中２个四面

体顶角向上、２个向下；四节环中的四面体通过共顶方式连接成曲轴状的链，见图２．７１。链与
链之间在三维空间连接成架状结构。

图２．７１　长石结构中基本结构单元的构造
（ａ）由四节环形成理想的曲轴状链；（ｂ）硅氧４节环；（ｃ）实际结构中有扭曲的曲轴状链

（１）钾长石的结构
高温型钾长石（即透长石）属单斜晶系，空间群Ｃ２／ｍ；晶胞参数ａ＝０．８５６ｎｍ，ｂ＝

１．３０３ｎｍ，ｃ＝０．７１８ｎｍ，β＝１１５°５９′；晶胞分子数Ｚ＝４。透长石结构在（００１）面上的投影示于
图２．７２。从该图中可以看出，由四节环构成的曲轴状链平行于ａ轴方向伸展，Ｋ＋位于链间空

隙处，在Ｋ＋处存在一对称面，结构呈左右对称。结构中Ｋ＋的平均配位数为９。在低温型钾长
石中，Ｋ＋的配位数平均为８。Ｋ＋的电价除了平衡骨架中［ＡｌＯ４］多余的负电荷外，还与骨架中
的桥氧之间产生诱导键力。

（２）钠长石的结构
钠长石属三斜晶系，空间群Ｃ１；晶胞参数ａ＝０．８１４ｎｍ，ｂ＝１．２７９ｎｍ，ｃ＝０．７１６ｎｍ，α＝

９４°１９′，β＝１１６°３４′，γ＝８７°３９′。其结构如图２．７３所示。
与透长石比较，钠长石结构出现轻微的扭曲，左右不再呈现镜面对称。扭曲作用是由于四

面体的移动，致使某些Ｏ２－环绕Ｎａ＋更为紧密，而另一些Ｏ２－更为远离。晶体结构从单斜变为
三斜。高温钠长石中Ｎａ＋的配位数平均为８，低温钠长石中，Ｎａ＋的配位数为７。
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图２．７２　透长石的结构
（ａ）在（００１）面上的投影（仅显示出近晶胞底部的离子）；

（ｂ）在（１００）面上的投影（仅显示出４条曲轴链的投影，以及对称面和２次轴。上下四节环的投影因链扭曲

而不重合，它们相互连接时在图正中形成一个八联环，Ｋ＋位于八联环的空隙，其中２个Ｋ＋不在同一高度。

四面体标有Ｔ１、Ｔ２符号，相同符号的四面体之间存在着对称关系。）

透长石与钠长石结构差异的原因：长石结构的曲轴状链间有较大的空隙，半径较大的阳离
子位于空隙时，配位数较大，配位多面体较规则，能撑起［ＴＯ４］骨架，使对称性提高到单斜晶
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图２．７３　钠长石结构在（００１）面上的投影

系；半径较小的阳离子位于空隙时，配位多面体不规则，致使骨架折陷，对称性降为三斜晶系。
在曲轴状链中，Ａｌ３＋取代Ｓｉ＋后，Ａｌ３＋、Ｓｉ＋分布的有序无序性也会影响结构的对称性和

轴长。当Ａｌ３＋、Ｓｉ＋离子在链中的四面体位完全无序分布时，晶体具有单斜对称，如透长石的ｃ
＝０．７２ｎｍ；而当Ａｌ３＋、Ｓｉ＋离子在四面体位完全有序、呈相间排列时，晶体属三斜晶系，如钙长
石ｃ＝１．４３ｎｍ。

长石结构的解理性：长石结构的四节环链内结合牢固，链平行于ａ轴伸展，故沿ａ轴晶体
不易断裂；而在ｂ轴和ｃ轴方向，链间虽然也有桥氧连接，但有一部分是靠金属离子与Ｏ２－离
子之间的键来结合，较ａ轴方向结合弱得多。因此，长石在平行于链的方向上有较好的解理。

２．７　高分子材料结构

高分子是指其分子主链上的原子都直接以共价键连接，


且链上的成键原子都共享成键电

子的化合物


。高分子化合物除了具有低分子化合物所具有的结构特征，如同分异构、几何异构
和旋光异构外，还具有众多的结构特点。这些特点使高分子化合物具有许多宝贵而独特的性
能和功能，可以加工制成塑料、橡胶、纤维、涂料、粘合剂和分离膜等各种制品。

高分子材料的结构是指组成高分子的不同尺度的结构单元在空间的相对排列，


包含高分

子的链结构和聚集态结构。高分子链结构是指组成高分子的结构单元的化学组成、键接方式


、
几何形态、空间构型等（属近程结构或一级结构层次）及高分子的大小形态、链的柔顺性等（


属

远程结构或二级结构层次）。高分子的链结构亦称化学结构


。链结构主要是由聚合反应中所
用的原料及其配方以及聚合反应的条件所决定的，是反映高分子各种特性的最主要的结构层
次，直接影响高分子材料的某些特性，例如：熔点、密度、溶解性、粘度、粘附性等。高分子的聚
集状态结构是指高聚物材料本体内部的结构，即高聚物内的分子链之间的排列或堆砌，亦称为
超分子结构或物理结构（属三级结构或相结构层次）。聚集态结构取决于聚合物成型、加工过
程的条件，如成型、加工过程中受热和受力等情况，它是决定聚合物制品使用性能的主要因素。
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不同的成型工艺会引起高聚物本体有不同的聚集态结构。高分子的聚集态结构包括非晶态结
构、晶态结构、取向态结构、液晶态结构、织态结构。高分子材料结构的研究内容及其结构层次
示于图２．７４中。

图２．７４　高分子材料结构层次及结构与性能的关系

２．７．１　高分子的链结构

２．７．１．１　高分子链的近程结构
依据结构单元化学组成不同，高分子链有碳链高分子、杂链高分子、元素有机高分子、无机

高分子等类型。
碳链高分子的主链由碳原子以共价键连接而成，大多数由加聚反应制得。如

     Ｃ Ｃ Ｃ Ｃ Ｃ 或      Ｃ Ｃ Ｃ Ｃ Ｃ 。常见的有聚乙烯、聚丙烯、聚苯乙烯、聚甲
基丙烯酸甲酯、聚丙烯腈、聚异戊二烯、聚氯乙烯等。这类高分子材料的优点是可塑性好，容易
加工成型。缺点是耐热性较差，容易燃烧和老化。

杂链高分子的主链除了碳原子外，还有其他原子如氧、氮、硫等存在，而且是以共价链相
连，例如      Ｃ Ｃ Ｏ Ｃ Ｃ ，     Ｃ Ｃ Ｎ Ｃ Ｃ ，     Ｃ Ｃ Ｓ Ｃ Ｃ 等。它们
均是由缩聚反应合成的杂链高分子。如聚酯、聚酰胺、聚甲醛、聚苯醚、聚砜等。这类高分子材
料的优点是机械强度高和有较高的耐热性。缺点是由于分子带有极性基团，所以容易水解。

元素有机高分子的主链中不含碳原子，而是由Ｓｉ、Ｐ、Ａｌ、Ｔｉ、Ａｓ等元素和Ｏ组成主链，例
如      Ｏ Ｓｉ Ｏ Ｓｉ Ｏ ，其侧链则是有机基团。故元素有机高分子包含有机高分子和无
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机高分子的特征。其优点是既具有很高的耐热性和耐磨性，又具有较高的弹性和可塑性。如
各种有机硅高分子。

无机高分子的主链上既不含有碳原子，也不含有机基团，是由其他元素组成。这类元素的
成链能力比较弱，因此聚合物相对分子质量不高，容易进行水解。例如：

Ｓｉ

Ｓ

Ｓ

Ｓｉ

Ｓ

Ｓ

Ｓｉ 　　和　　 Ｐ

Ｃ



ｌ


Ｃｌ

 Ｎ Ｐ

Ｃｌ


Ｃｌ

 Ｎ

从高分子链结构单元的键接方式方面来看，单体的分子结构的对称性不同时，其键接方式
亦不同。烯类单体中乙烯分子是完全对称的，其结构单元在分子键中的键接方式只有一种。
若单体具有不对称取代，如氯乙烯，其结构单元在分子键中的键接方式可以有头头键接，尾
尾键接以及头尾键接。

　 ＣＨ ２ＣＨ

Ｃｌ

ＣＨ

Ｃｌ

ＣＨ ２ＣＨ



Ｃｌ

　　 ＣＨ

Ｃｌ

ＣＨ ２ ＣＨ ２ＣＨ

Ｃｌ

ＣＨ ２








 









　　 　　　　　 　

　　　　　　头头键接　　　　　　　　　　　　　　尾尾键接

ＣＨ ２ＣＨ

Ｃｌ

ＣＨ ２ＣＨ

Ｃｌ

ＣＨ ２










　 　 　 　　　　　　　

头尾键接
按结构单元在分子链内排列方式的不同，共聚物在结构上表现为无规共聚物

        Ａ Ｂ Ｂ Ａ Ｂ Ａ Ａ Ｂ 、交替共聚物       Ａ Ｂ Ａ Ｂ Ａ Ｂ 、嵌段共聚物

         Ａ Ａ Ａ Ａ Ｂ Ｂ Ｂ Ｂ Ｂ Ａ 和接技共聚物    Ａ Ａ Ａ Ａ






Ｂ

Ｂ

   Ａ Ａ Ａ Ａ






Ｂ

Ｂ

等。

从高分子链的几何形态上看，高分子链有线型高分子、支链高分子、交联高分子等。线型
高分子如图２．７５（ａ）所示。

图２．７５　高分子链的几何形态
（ａ）线型高分子；（ｂ）支链高分子；（ｃ）交联高分子

支链高分子的主链上带有侧链。在缩聚反应中，支链由链转移反应或双烯单体双键活化
等引起。支化的结果使高分子主链上带上了长短不一的支链，支链的形状有枝形、星形和梳形
等。如图２．７５（ｂ）所示。
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交联高分子的链之间通过支化或某种化学键连接而形成的三维网状结构。交联与支化有
质的区别，支化高分子能溶解，而交联的高分子是不溶的，只能在溶剂中溶胀。热固性塑料（酚
醛树脂、环氧树脂、不饱和聚酯等）和硫化后的橡胶都是交联高分子。交联高分子如图２．７５
（ｃ）所示。

高分子链的构型：高分子链的构型是指分子中由化学键所固定的原子在空间的几何排列


，
若要改 变 这 种 稳 定 排 列，必 须 经 过 化 学 键 的 断 裂


。如：烯 烃 单 体 合 成 的 高 聚 物

ＣＨ２ ＣＨＲ ｍ ，在其结构单元中有１个不对称的碳原子，存在２种旋光异构单元。在高
分子链中存在３种排列方式，如图２．７６所示。

图２．７６　乙烯类高分子链的构型
（ａ）间同立构；（ｂ）全同立构；（ｃ）无规立构

把主链上的碳原子拉伸成锯齿状固定在平面上。当取代基Ｒ处在不同位置，就有不同的
立体结构。若取代基Ｒ交替地处于平面两侧时，由两种旋光异构单元交替键接成的高分子称
为间同立构，图２．７６（ａ）所示。若Ｒ取代基全都处在主链平面一边，全部由一种旋光异构单元
键接而成的高分子称为全同立构，图２．７６（ｂ）所示。若取代基Ｒ在平面两侧不规则排列，两种
旋光异构单元完全无规键接的高分子称为无规立构，图２．７６（ｃ）所示。


全同立构和间同立构

聚合物称为有规立构聚合物，也称等规立构聚合物。


在聚合物中的有规立构聚合的百分含量

称为等规度


。等规度高，分子链能紧密聚集形成结晶。等规聚合物的结晶度和熔点较高，不易
溶解。如全同立构和间同立构聚丙烯的熔点分别为１８０℃和１３４℃，它们可以作为塑料，也可
作成纤维纺丝；而无规聚丙烯是一种橡胶状物质。

由双烯单体定向聚合时，能得到有规立构聚合物，由于内双键上的基团在双键两侧排列的
方式不同而有顺式构型和反式构型之分，即为几何异构体。如在钴、镍和钛催化体系中丁二烯
主要进行１，４加成聚合，并得到顺式构型的含量大于９４％的顺丁橡胶，其结构为：

ＣＨ２

ＣＨ ＣＨ

ＣＨ２

ＣＨ２

ＣＨ ＣＨ

ＣＨ２

　　（顺式构型）
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在钒或醇烯催化剂条件下制得的聚丁二烯，主要形成反式构型：

ＣＨ２

ＣＨ
ＣＨ

ＣＨ２

ＣＨ２

ＣＨ
ＣＨ

ＣＨ２

　　（反式构型）

２．７．１．２　分子链的远程结构
高分子链的远程结构是指单个高分子的结构，包括高分子的大小（分子量及其分布）


和形

态，决定高分子链的柔顺性


。
（１）高分子的大小
高聚物相对分子质量比低分子物大几个数量级，而且由于聚合过程比较复杂，即使同一种

聚合物，相对分子质量大小也是不同的，即具有分散性。因此高聚物的相对分子质量通常用平
均相对分子质量来表征，即将大小不等的高分子的相对分子质量进行统计平均。采用不同的
统计平均方法，会得出不同的平均相对分子质量。常见的有数均相对分子质量（Ｍｎ）、重均相
对分子质量（Ｍｗ）、Ｚ均相对分子质量（Ｍｚ）以及粘均相对分子质量（Ｍη）。

（２）高分子链的柔顺性
高分子主链中存在许多单键，单键是由σ电子组成，电子云分布是轴对称的，因此高分子

在运动时单键可以绕轴旋转，称为内旋转。由于单键内旋转而产生的分子在空间的不同形态
称为构象。由于热运动分子的构象在时刻改变着，导致高分子链呈蜷曲构象，内旋转越自由，
蜷曲的趋势就越大。

高分子链能够改变其构象的性质称为柔顺性，


这是高聚物许多性能不同于低分子物质的

主要原因


。
高分子链相邻链节中非键合原子间作用的存在，使高分子的内旋转受阻，分子内旋转受阻

的结果使高分子链在空间所可能有的构象数目远远小于自由内旋转情况。受阻程度越大，可
能有的构象数量越少。因此，高分子链的柔顺性大小就取决于分子内旋转的受阻程度。


分子

结构中主链结构、侧基、链的长短等都对链的柔顺性有影响


。
由于各种高分子链内旋转所受到的阻力不同，因而表现出不同的柔性。如果把高分子链

内旋转所受的阻力，看作是主链上某些单链失去内旋转能力的原因，那么，阻力大的，失去内旋
转能力的单键就多，可内旋转单键就被不能内旋转的单键隔开。


把主链上两个相邻的可内旋

转单键间的分子段称为“链段”，这一段距离就是链段的长度。链段长度越大，


主链上失去内旋

转能力的单键数就越多，高分子链的柔性就越差


。因此，可用链段长度来表征高分子链的柔
性。

２．７．２　高分子的聚集态结构

高分子的聚集态结构也称为超分子结构，它是在高分子材料加工成型过程中形成的。按
照高分子排列的有序性，固态高分子又可分成结晶态、非晶态和取向态。有些高聚物在液态下
分子呈现有序排列，形成高分子液晶。有时将两种或两种以上的高聚物用化学或物理方法混
合在一起，形成共混物结构或织态结构。

高聚物结晶时，在不同结晶条件下，形成不同的结晶形态，有单晶、球晶、伸直链片晶、纤维
状晶和串晶。

结晶性高聚物在极稀的溶液（０．０１％～０．１％）中缓慢结晶，可得到单晶。在电镜下可以直
接观察到单晶具有规则几何形状的薄片状晶体，厚度通常在１０ｎｍ左右，大小可以从几个μｍ
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至几十μｍ甚至更大。
当结晶性高聚物从浓溶液中析出或从熔体中冷却结晶时，在不存在应力或流动的情况下，

生成圆球形结晶，其直径通常在０．５～１００μｍ左右。
结晶性高聚物溶液流动时，结晶中被拉伸、被剪切时，结晶将生成由完全伸展的分子链平

行规整排列的纤维状晶体。在生成纤维状晶的过程中，加以搅拌，会以具有伸直链结构的纤维
状晶作为脊纤维，然后附着上一些折叠片晶，最终形成一种像珠子式的串晶。

２．７．２．１　晶态和非晶态聚合物的结构
聚合物分子尽管是长链大分子，它们至少在一定程度上可以达到远程有序，结晶区的大小

至少有几十ｎｍ。此外，晶态聚合物还存在非晶区，其中没有远程有序。

Ｘ射线衍射表明，聚合物分子各个原子是有规则、重复的排列，形成三维有序，存在着晶
胞。晶胞的存在要求各个聚合物分子链必须具有规则的构型和规则的构象。因此，在表征晶
态高聚物的结构时，不仅要分析聚合物结晶的结构，包括结晶的晶胞结构以及结晶中聚合物分
子链的构型与构象，还要分析结晶区与非晶区共存的结构及它们的形态。

（１）聚合物的结晶结构
当高分子链聚集成三维有序的结晶时，晶体的三维尺寸主要是由分子链的构型和构象所

决定的。晶体结构中要求分子链采取能量上和空间位置上有利的构象，有规则地排列、堆砌起
来。完全伸展的曲折链是能量上有利的构象，大小不同的取代基常引起链的扭曲，甚至必须采
取螺旋形式的构象，下面即按照链的构象和构型说明各种晶体结构的形式。

① 曲折链的晶体结构
对烃类高分子来说，完全伸展的平面曲折链是具有最低位能的构象。因此可以设想，聚合

物结晶中完全伸展的平面曲折链构象是能量上最有利的。具有这种完全伸展曲折链构象的晶
体有聚乙烯、聚乙烯醇、间同立构的聚氯乙烯和１，２聚丁二烯、大多数聚酰胺以及纤维素等。

根据Ｘ射线衍射结果，聚乙烯晶体中分子链的排列类似于直链脂肪烃晶体，结晶的单元
结构是一斜方晶体。聚乙烯醇的晶体结构类似于聚乙烯，因为ＣＨＯＨ基很小，能够取代ＣＨ２
的位置，也具有曲折链的构象，其晶胞为单斜晶体，各个分子链由氢键成对联接而成片状体。
聚酰胺，如尼龙６、尼龙６６和尼龙６１０的晶体结构都是由完全伸展链而以氢键联结成片状体，
可以堆砌在一起形成两种晶体变型。一个分子中的氧原子总是位于相邻分子 ＮＨ 基团的对
面，由于形成氢键，Ｎ Ｈ… Ｏ 的距离只有０．２８ｎｍ，其他聚酰胺，如尼龙１０１０、尼龙１１、尼龙

９９等的分子链结晶时，分子链不是完全平面曲折链，而是略有扭曲。

② 扭曲的曲折链晶体结构
在大多数脂肪族聚酯和聚对苯二甲酸乙二酯的结晶体中，由于分子链绕 Ｃ Ｏ 键旋转以

适应链的紧张堆砌，导致主链不是处于一个平面上，成为扭曲的曲折链结构。
聚异戊二烯和聚氯丁二烯橡胶主要是由１，４加成聚合而得，主链可呈顺式或反式构型。

天然橡胶和古塔波胶各为顺式１，４聚异戊二烯和反式１，４聚异戊二烯，具有类似的晶体结
构，不过反式结构晶体的重复距离相当一个结构单元，而顺式结构晶体的重复距离相当两个单
元。反式１，４聚异戊二烯（古塔波胶）晶体的重复距离为０．４７２～０．４７７ｎｍ，较完全伸展链的
重复距离（０．５０４ｎｍ）为短，顺式１，４聚异戊烯晶体的重复距离为０．８１ｎｍ，较完全伸展链的两
个结构单元距离１．００８ｎｍ略为短些。聚氯丁烯的晶体结构与古塔波胶相类似，不过其中一个
含氯原子，另一个含甲基，两者极性效应不同，各处于不同的方向。
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③ 螺旋链晶体结构
聚合物分子链上含有紧密排布的大取代基时，为了减少空间位阻，降低位能，形成结晶时

常采取螺旋的构象。大多数全同立构聚合物和１，１取代的乙烯系聚合物，如聚异丁烯等晶体
就具有这种结构，还有聚四氟乙烯和α角朊也具有这种晶体结构。

在全同立构聚合物的螺旋链晶体中，交替的链键常处于反式和旁式的位置，对于旁式构象
来说，旋转的方向总是使取代基Ｒ和Ｈ原子并列，力求减小其空间位阻，因此分子链形成左或
右的螺旋构象。倘若侧基不太大，则螺旋链刚好每１个旋转含有３个结构单元，称为３１螺旋，
它的排列类似于图２．７７（ａ）。全同立构的聚丙烯１以及聚苯乙烯等都具有这种螺旋链的晶
体。如果取代基较大，就需要更大的空间，形成更为疏松的螺旋（图２．７７（ｂ）、（ｃ）、（ｄ））。例
如，全同立构聚甲基丙烯酸甲酯所形成的螺旋链上每２个旋转含有５个结构单元，称为５２ 螺
旋，聚异丁烯分子链中每５个旋转含有８个结构单元，称为８５螺旋。

图２．７７　全同立构乙烯系聚合物的螺旋构象

全同立构聚丙烯是一典型的螺旋链晶体，由于甲基比氢原子大，主链不能是平面曲折链的

形式，而必须旋转。对于聚丙烯，每一结构单元旋转１２０°具有最低的位能，因此形成３１ 螺旋。

这些螺旋有规则的堆砌形成单斜晶体（图２．７８），晶胞的尺寸ａ＝０．６６６ｎｍ，ｂ＝２．０７８ｎｍ，ｃ＝
０．６９４５ｎｍ，α＝γ＝９０°，斜夹角β＝９９．６２°。

一些聚合物可以形成两种或更多种不同的螺旋，它们稳定的温度范围不同，形成的晶胞结

构也不同。例如，聚丁烯１，在从熔体结晶时形成１１８螺旋，当样品在室温放置时，逐渐变成３１
螺旋。

即使对于相同的构象，聚合物也可以形成两种或更多种不同的晶胞结构。聚丙烯通常形
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成单斜晶胞，但是在一定温度范围内，特别是在一些成核剂存在时，可结晶形成六方晶胞。两
种情况下，分子都旋转形成３１ 螺旋，所不同的是相邻螺旋的相对位置以及左或右旋的差别。
由于晶体结构的不同，使同一种聚合物可以具有不同的性质。

在生物高分子中也存在着螺旋结构，如脱氧核糖核酸（ＤＮＡ）以及α角朊等。在α角朊
中，每一个旋转中含３．６～３．７个多肽，而且邻近的旋转由于分子内的氢键而结合在一起，使它
在溶液中仍能形成稳定的螺旋构象（图２．７９）。

图２．７８　聚丙烯的晶体结构 图２．７９　α角朊的螺旋结构

图２．８０　缨状微晶胞模型

（２）晶态聚合物的结构模型
从Ｘ射线衍射分析指出，结晶聚合物中晶区和非晶区

两相共同存在，因晶体极为微小，而高分子链又很长，因此
对于聚合物的晶态结构提出了两种不同的结构模型，其一
为缨状微晶胞模型，其二为折叠链结晶模型。

① 缨状微晶胞模型
按照这一模型，一个长链大分子可以交替通过几个晶

区和非晶区。在晶区中，它的大小在１～１００ｎｍ之间，称为
微晶，分子链段规则排列而呈结晶状；在非晶区中，分子链
段是无规卷曲、相互缠结的，缨状结构是指晶区和非晶区的
过渡区（图２．８０）。

根据这一模型，晶区和非晶区是不可分的，因此，这个
模型也被称为两相模型。这一模型可供解释结晶聚合物中
晶区和非晶区的共存，并可说明低结晶度聚合物的实验结果。但这一模型不能合理地解释单
晶和球晶的结构特征。

② 折叠链结晶模型

２０世纪５０年代中期，Ｋｅｌｌｅｒ等人从高分子稀溶液培养制得单晶，制成单晶的聚合物有聚
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乙烯、聚丙烯、其他α聚烯烃、聚酰胺、古塔波胶、纤维素以及生物高分子等。电子衍射研究发
现，高分子单晶都具有一般共同的形态，即是厚度约为１０ｎｍ，长、宽达几个μｍ尺寸的薄片晶，

图２．８１　折叠链结晶模型

而且，高分子链的方向是垂直于片晶平面的。因为高分子链的长
度可达１０００ｎｍ，所以惟一合理的解释是大分子链发生折叠，形成
晶体结构。

分子链有规则近邻折叠起来形成的结晶是单相的，因此折叠
链结晶模型也称为单相模型。在聚合物结晶中的非晶部分可以
用溶剂溶去的实验事实说明了晶体的单相模型特征。但是，从单
晶的热分析和电子显微镜观察等发现，即使在单晶中仍存在着非
晶区，这些无序区常存在于单晶的表面，因而认为折叠时未必是
非常规则的，提出了各种修正的模型。

图２．８１（ａ）表示规则的近邻折叠，图２．８１（ｂ）表示疏松的近
邻折叠，折叠长度不等，图２．８１（ｃ）表示无规折叠，即折叠不完全
是近邻折叠，分子链的排列类似于接线盘，接头部分很不规则，形
成缺陷，构成非晶区，这种折叠模型也称为接线盘模型。一个分

子链也是可以从一个晶区进入另一个晶区成为纽带分子，这就较接近于缨状微晶胞模型了。
纽带分子把片晶连接起来提高了聚合物的强度和韧性，纽带分子的数目随着聚合物分子质量
的增加和结晶速率的提高而增加。因此，聚合物材料的强度、韧性和其他力学性能与制造过程
的结晶条件密切相关。

③ 聚合物的结晶度
由于结晶性聚合物中晶区和非晶区的共存，因此提出了结晶度的概念，用来说明结晶部分

的含量。
测定结晶度的方法有比容法、量热法、Ｘ射线衍射法和红外光谱法等，最简单的方法是比

容法或密度法。用比容法测定结晶度时，假定结晶性聚合物的比容是结晶部分的比容和非晶
部分比容的质量加和，即

υ＝υｃω＋（１－ω）υａ （２．３６）
式中　υ———结晶聚合物试样的比容；

　υｃ———结晶部分的比容；

　υａ———非晶部分的比容；

　ω———结晶部分的质量分数，称为质量分数结晶度。
因此，测定聚合物的比容后即可计算聚合物的质量结晶度；υｃ是从聚合物的结晶晶胞尺寸

计算得到的，υａ 可从聚合物熔体的比容随温度的变化外推得到。
类似地，从结晶性聚合物的密度是结晶部分的密度和非晶部分的密度的体积加和的假定

出发，可以得到

ρ＝υρｃ＋（１－υ）ρａ （２．３７）

式中　ρ、ρｃ、ρａ———分别为聚合物试样、聚合物结晶和非晶部分的密度；

　υ———结晶部分所占的体积分数，称为体积分数结晶度
质量分数结晶度ω和体积分数结晶度υ之间的关系为
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ωｃ ＝ρｃ
ρ
υｃ （２．３８）

　　聚合物的结晶度大小与聚合物的结构以及结晶条件有关。规整结构的聚合物可以达到较
高的结晶度，分支、结构不规整的聚合物的结晶度较低。从熔体急冷（淬火）的聚合物试样的结
晶度较缓慢冷却的试样的结晶度低。急冷的试样在玻璃化温度以上温度处理时，可以进一步
结晶，提高结晶度。工业上重要的线型高密度聚乙烯的结晶度在６５％～９０％之间，分支的低
密度聚乙烯的结晶度在４５％～７４％之间，全同立构聚丙烯纤维的结晶度在５５％～６０％之间，
聚对苯二甲酸乙二酯纤维的结晶度在２０％～６０％之间，棉纤维的结晶度在６０％～８０％之间，
尼龙的结晶度在４０％左右。

２．７．２．２　结晶聚合物的形态
结晶形态学是研究尺寸大于晶胞的结构特征。聚合物在不同条件下得到的结晶可以观察

到不同的形态，它们对于聚合物的性能有着深刻的影响。
（１）聚合物单晶
聚合物从熔体结晶时，形成的是多晶聚集态，有着相当多的非晶区，这是由于聚合物分子

链之间的缠结以及熔体的高粘度阻止分子链扩散排列成有序的排列。但是在稀溶液中结晶时
可以得到清晰的单晶，因为在浓度低于０．１％的很稀溶液中，一个分子链进入几个结晶的可能
性大大降低，形成单晶的可能性增加。许多聚合物，如聚乙烯、聚丙烯、其他聚烯烃、聚酰胺、古
塔波胶、纤维素及其衍生物等都已从稀溶液培养得到单晶。电子显微镜研究表明，大多数高分
子单晶具有共同的形态特征，即厚度约为１０ｎｍ，长、宽各为几个微米的薄片晶，常呈菱形，且
可以螺旋位错的片体盘旋成长而加厚（图２．８２）。这些片晶的最显著特征是，虽然分子链的长
度可以达到１０００ｎｍ，但是链轴是沿片晶的厚度方向，这就意味着分子链在结晶中发生多次折
叠。例如在聚乙烯中，只要３～４个单体单元处于旁式构象就可完成链的折叠，而中间的伸展
部分约为４０个单体单元，它们都处在反式构象。

图２．８２　聚乙烯单晶的电子显微像

结晶的大小、形状和规则性与结晶培养条件有关，使用的溶剂、温度和浓度都是重要的因
素。片晶厚度与大分子链的长度无关，但随结晶温度及退火处理而改变。片晶的厚度随着结
晶温度和压力的提高而增加，许多聚合物片晶厚度的增加与其熔点和结晶温度之差的倒数成
比例。
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仔细研究还发现，一些单晶的表面呈皱纹和褶状。有时，结晶还可以沿着位错螺旋形状。
（２）聚合物球晶
聚合物在从熔体或较浓的溶液（＞１％）中结晶时，可以形成球晶。球晶的生长是以非均相

的晶核为中心，从初级晶核生长的片晶，在结晶缺陷点发生支化，形成新的片晶，它们在生长时
发生弯曲和扭转，并进一步分支形成新的片晶，如此反复，最终形成以晶核为中心、三维向外发
散的球形对称结构（图２．８３）。

图２．８３　球晶的生长过程 图２．８４　带消光同心圆环的聚乙烯的偏光显微镜照片

球晶的特征可以通过电子显微镜、光学显微镜和光散射等方法观察到。在偏光显微镜下，
球晶的特征呈现黑十字消光图案（图２．８４）。

黑十字消光图案的形成是球晶的双折射现象所致，在球晶的不同区域，光的速度发生了变
化。不同类型的球晶具有不同的双折射，正球晶在径向具有最高的折射率，负球晶在切向具有
最高的折射率，球晶双折射研究可以提供它们的结构信息。光散射法可以测定球晶中分子轴
的取向，不同类型的球晶可以得到不同的光散射图案，在正球晶中，它们的光轴沿着径向，而在
负球晶中，它们的光轴与径向垂直。

在理想球晶中，结晶在径向的取向，在球晶内各处都是相同的。在球晶的生长过程中，球
晶中含有链端和非晶部分，并不是完全有序的。球晶的数目、大小和精细结构与结晶温度有
关，球晶的尺寸常在一个微米到几个毫米左右，在缓慢结晶时形成的晶核比熔体快速冷却时来
得少，球晶尺寸比较大，这样的聚合物往往比较脆，因为此时球晶间的纽带分子少，球晶间的边
界弱。

当球晶的半径大于光的波长，或是球晶内存在密度和折射率的差异时，聚合物会变得半透
明。

（３）聚合物微丝晶
聚合物微丝晶是由一些聚合物分子链段排列及部分结晶化形成的。结晶性聚合物在拉伸

下结晶时可以形成微丝晶（图２．８５），这时，折叠链微晶通过纽带分子联结起来，纽带分子承受
着结构强度。许多取向的结晶性合成纤维都具有这种结构，一些聚合物球晶在拉伸时也能产
生类似的结构。

（４）伸展链结晶
一些聚合物在熔点附近以极慢速度结晶，或在高压下从熔体结晶，或在取向条件下结晶

时，可以形成伸展链结晶，这时大分子链并不发生折叠。伸展链结晶可以具有针状结晶的形态
（图２．８６），伸展链结晶具有高的刚性和抗张强度。例如，聚对苯二甲酰对苯二胺（芳纶）分子

·８８· ２　晶 体 结 构



图２．８５　ＰＥＴ取向纤维的结构 图２．８６　针状伸展链晶体

链的刚性大，结晶时具有伸展链结构，是高强度、高模量的纤维。
（５）聚合物串晶
聚合物溶液在搅拌下结晶可以形成串晶结构（图２．８７），这是一种晶体取向附生现象，是

一个结晶在另一个结晶上的取向生长。大分子链沿着流动方向形成折叠链结晶，这些片晶附
生在伸展链结晶上。聚合物在从熔体结晶时也观察到这种串晶的结构。

２．７．２．３　非晶态聚合物的结构模型
许多聚合物，如无规立构的聚苯乙烯、聚甲基丙烯酸甲酯等都是非晶态的，在结晶性聚合

物中也都存在着非晶区。非晶态聚合物的结构是远程无序的，在Ｘ射线衍射图案中只有模糊
的弥散环。

早在１９４９年，Ｆｌｏｒｙ从高分子溶液理论的研究结果推论，提出了非晶态聚合物的无规线
团模型（图２．８８）。按照这个模型，在非晶态聚合物中，聚合物分子链具有无规线团构象，大分
子链之间是相互贯穿的，非晶态聚合物的聚集态结构是无序的。这个模型应用于聚合物橡胶
弹性和粘弹性的研究都取得了相当的成功，特别是２０世纪７０年代以来，采用中子散射技术成
功地测定了非晶态聚合物中大分子链的尺寸，与聚合物的干扰链尺寸一致，这些实验结果进一
步支持了非晶态聚合物的无规线团模型。

·９８·２．７　高分子材料结构



图２．８７　聚合物串晶 图２．８８　非晶聚合物的无规线团模型

本章小结

空间点阵、晶胞等是定性描述晶体中质点排列周期性的基本概念。晶胞参数、晶面指数、
晶向指数等是定量描述晶体中质点周期性、规则性排列的基本概念，它们与描述晶体对称性的
宏观及微观对称要素一起构成描述晶体结构的结晶学基础知识。

晶体中质点依靠相互结合力结合在一起，根据结合力的本质不同，有离子键、共价键、金属
键、分子间键等，分别对应典型的离子晶体、共价晶体、金属晶体及分子晶体。

离子键没有方向性和饱和性。离子晶体的熔点高，硬度大，导电性能差，膨胀系数小。大
多数离子晶体对可见光是透明的，在远红外区有一特征吸收峰。

共价键具有方向性和饱和性。原子晶体具有熔点高，硬度大，导电性能差等特性。各种晶
体之间性能差别也很大，导电性方面，金刚石是一种良好的绝缘体，而Ｓｉ和Ｇｅ却只有在极低
温度下才是绝缘体，其电阻率随温度升高迅速下降，是典型的半导体材料。

金属键的实质是没有方向性和饱和性的共价键。金属最显著的物理性质是具有良好的导
电性和导热性。金属的结合能比离子晶体和原子晶体要低一些，但过渡金属的结合能则比较
大。

分子键是通过“分子力”而产生的键合。分子晶体分极性和非极性两大类。惰性元素在低
温下所形成的晶体是典型的非极性分子晶体，它们是透明的绝缘体，熔点极低，Ｎｅ、Ａｒ、Ｋｒ、Ｘｅ
晶体的熔点分别为２４Ｋ、８４Ｋ、１１７Ｋ、１６１Ｋ。ＨＣｌ，Ｈ２Ｓ等在低温下形成的晶体属于极性分子
晶体。

对于大多数晶体来说，结合力的性质是属于综合性的。实际晶体中的键可以用键型四面
体来表征。对于没有方向性和饱和性的离子晶体及金属晶体而言，质点间堆积符合最紧密堆
积原理。决定离子晶体结构的内在因素有离子的相对大小、配位数以及离子极化等，外在因素
有压力、温度等。典型的共价晶体，质点间堆积不符合最紧密堆积原理。

·０９· ２　晶 体 结 构



考察金属晶体、氧化物晶体结构时，通常从原子（离子）的堆积方式、配位数与配位多面体
及其连接方式，晶胞分子数、空隙填充情况、空间格子构造、同晶取代（质点置换）等方面来揭
示、理解晶体的微观结构及其与晶体性质之间的关系。对于结构较复杂的硅酸盐晶体，通常从
基本结构单元的构造（包括配位数与配位多面体及其连接方式）、基本结构单元之间的连接、晶
胞分子数、空隙填充情况、同晶取代（质点置换）等方面来描述、揭示晶体的微观结构及其与晶
体宏观性质之间的关系。对于高分子材料，由于其结构的特殊性，一般从近程结构、远程结构、
聚集态结构等层次描述高分子材料的结构。

思考题与习题

２．１　定性描述晶体结构的参量有哪些？定量描述晶体结构的参量又有哪些？

２．２　依据结合力的本质不同，晶体中的键合作用分为哪几类？其特点是什么？

２．３　等径球最紧密堆积的空隙有哪两种？一个球的周围有多少个四面体空隙、多少个八面体空隙？

２．４　ｎ个等径球作最紧密堆积时可形成多少个四面体空隙、多少个八面体空隙？不等径球是如何进行

堆积的？

２．５　硅酸盐晶体结构有何特点？怎样表征其化学式？

２．６　硅酸盐晶体的分类依据是什么？可分为哪几类，每类的结构特点是什么？

２．７　解释下列概念：

晶系、晶胞、晶胞参数、空间点阵、米勒指数（晶面指数）、离子晶体的晶格能、原子半径与离子半径、配位

数、离子极化、同质多晶与类质同晶、正尖晶石与反正尖晶石、反萤石结构、铁电效应、压电效应。

２．８　（１）一个晶面在ｘ、ｙ、ｚ轴上的截距分别为２ａ、３ｂ、６ｃ，求该晶面的米勒指数；（２）一个晶面在ｘ、ｙ、ｚ
轴上的截距分别为ａ／３、ｂ／２、ｃ，求出该晶面的米勒指数。

２．９　在立方晶系的晶胞中画出下列晶面和晶向的米勒指数：（００１）与［２１０］，（１１１）与［１１２］，（１１０）与

［１１１］，（３２２）与［２３６］，（２５７）与［１１１］，（１２３）与［１２１］，（１０２），（１１２），（２１３），［１１０］，［１１１］，［１２０］，［３２１］。

２．１０　写出面心立方格子的单位平行六面体上所有结点的坐标。

２．１１　已知 Ｍｇ２＋半径为０．０７２ｎｍ，Ｏ２－半径为０．１４０ｎｍ，计算 ＭｇＯ晶体结构的堆积系数与密度。

２．１２　计算体心立方、面心立方、密排六方晶胞中的原子数、配位数、堆积系数。

２．１３　计算ＮａＣｌ与 ＭｇＯ的晶格能。ＭｇＯ的熔点为２８００℃，ＮａＣｌ为８０１℃，请说明这种差别的原因。

２．１４　根据最密堆积原理，空间利用率越高，结构越稳定，金刚石结构的空间利用率很低（只有３４．０１％），

为什么它也很稳定？

２．１５　证明等径圆球六方最密堆积的空隙率为２５．９％。

２．１６　金属镁原子作六方密堆积，测得它的密度为１．７４ｇ／ｃｍ３，求它的晶胞体积。

２．１７　根据半径比关系，说明下列离子与Ｏ２－配位时的配位数各是多少？

ｒｏ２－ ＝０．１３２ｎｍ，ｒＳｉ４＋ ＝０．０３９ｎｍ，ｒＫ＋ ＝０．１３１ｎｍ，ｒＡｌ３＋ ＝０．０５７ｎｍ，ｒＭｇ２＋ ＝０．０７８ｎｍ

２．１８　为什么石英不同系列变体之间的转化温度比同系列变体之间的转化温度高得多？

２．１９　有效离子半径可通过晶体结构测定算出。在下面ＮａＣｌ型结构晶体中，测得 ＭｇＳ和 ＭｎＳ的晶胞

参数均为ａ＝０．５２０ｎｍ（在这两种结构中，阴离子是相互接触的）。若ＣａＳ（ａ＝０．５６７ｎｍ）、ＣａＯ（ａ＝０．４８０ｎｍ）

和 ＭｇＯ（ａ＝０．４２０ｎｍ）为一般阳离子阴离子接触，试求这些晶体中各离子的半径。

２．２０　氟化锂（ＬｉＦ）为ＮａＣｌ型结构，测得其密度为２．６ｇ／ｃｍ３，根据此数据计算晶胞参数，并将此值与你

从离子半径计算得到数值进行比较。

２．２１　Ｌｉ２Ｏ的结构是 Ｏ２－ 离子作面心立方堆积，Ｌｉ＋ 离子占据所有四面体空隙位置，氧离子半径为

０．１３２ｎｍ。求：

（１）计算负离子彼此接触时，四面体空隙所能容纳的最大阳离子半径，并与书末附表Ｌｉ＋离子半径比较，

·１９·思考题与习题



说明此时Ｏ２－离子能否互相接触。

（２）根据离子半径数据求晶胞参数。

（３）求Ｌｉ２Ｏ的密度

２．２２　ＭｇＯ和ＣａＯ同属ＮａＣｌ型结构，而它们与水作用时则ＣａＯ要比 ＭｇＯ活泼，试解释之。

２．２３　ＣａＦ２ 的点阵常数为０．５４７ｎｍ。

（１）根据ＣａＦ２ 晶胞立体图画出ＣａＦ２ 晶胞在（００１）面上的投影图。

（２）画出ＣａＦ２（１１０）面上的离子排列简图。

（３）正负离子半径之和为多少？

２．２４　计算ＣｄＩ２ 晶体中的Ｉ－离子及ＣａＴｉＯ３ 晶体中Ｏ２－离子的电价是否饱和？

２．２５　（１）画出Ｏ２－离子作面心立方堆积时，各四面体空隙和八面体空隙的所在位置（以一个晶胞为结

构基元表示出来）。

（２）计算四面体空隙数、八面体空隙数与Ｏ２－离子数之比。

（３）根据电价规则，在下面情况下，空隙内各需填入何种价数的阳离子，并对每一种结构举出—个例子。

（ａ）所有四面体空隙位置均填满；

（ｂ）所有八面体空隙位置均填满；

（ｃ）填满—半四面体空隙位置；

（ｄ）填满—半八面体空隙位置。

２．２６　下列硅酸盐矿物各属何种结构类型：

Ｍｇ２［ＳｉＯ４］，Ｋ［ＡｌＳｉ３Ｏ８］，ＣａＭｇ［Ｓｉ２Ｏ６］，Ｍｇ３［Ｓｉ４Ｏ１０］（ＯＨ）２，Ｃａ２Ａｌ［ＡｌＳｉＯ７］

２．２７　根据 Ｍｇ２［ＳｉＯ４］在（１００）面的投影图回答：

（１）结构中有几种配位多面体，各配位多面体间的连接方式怎样？

（２）Ｏ２－的电价是否饱和？

（３）晶胞的分子数是多少？

（４）Ｓｉ４＋和 Ｍｇ２＋所占的四面体空隙和八面体空隙的分数是多少？

２．２８　石棉矿如透闪石Ｃａ２Ｍｇ５［Ｓｉ４Ｏ１１］（ＯＨ）２ 具有纤维状结晶习性，而滑石 Ｍｇ２［Ｓｉ４Ｏ１０］（ＯＨ）２ 却具

有片状结晶习性，试解释之。

２．２９　石墨、滑石和高岭石具有层状结构，说明它们结构的区别及由此引起的性质上的差异。

２．３０　（１）在硅酸盐晶体中，Ａｌ３＋为什么能部分置换硅氧骨架中的Ｓｉ４＋。

（２）Ａｌ３＋置换Ｓｉ４＋后，对硅酸盐组成有何影响？

（３）用电价规则说明Ａｌ３＋置换骨架中的Ｓｉ４＋时，通常不超过一半，否则将使结构不稳定。

２．３１　化学手册中给出ＮＨ４Ｃｌ的密度为１．５ｇ／ｃｍ３，Ｘ射线数据说明 ＮＨ４Ｃｌ有两种晶体结构，一种为

ＮａＣｌ型结构，ａ＝０．７２６ｎｍ；另一种为ＣｓＣｌ结构，ａ＝０．３８７ｎｍ。上述密度值是哪一种晶型的？（ＮＨ＋
４ 离子作

为一个单元占据晶体点阵）。

２．３２　ＭｎＳ有三种多晶体，其中两种为ＮａＣｌ型结构，一种为立方ＺｎＳ型结构，当有立方型ＺｎＳ结构转变

为ＮａＣｌ型结构时，体积变化的百分数是多少？已知ＣＮ＝６时，ｒＭｎ２＋ ＝０．０８ｎｍ，ｒＳ２－ ＝０．１８４ｎｍ，ＣＮ＝４时，

ｒＭｎ２＋ ＝０．０７３ｎｍ，ｒＳ２－ ＝０．１６７ｎｍ。

２．３３　Ｓｉ和Ａｌ的原子量非常接近（分别为２８．０９和２６．９８），但ＳｉＯ２及 Ａｌ２Ｏ３ 的密度相差很大（分别为

２．６５ｇ／ｃｍ３ 及３．９６ｇ／ｃｍ３）。运用晶体结构及鲍林规则说明这一差别。

２．３４　钛酸钡是一种重要的铁电陶瓷，其晶型是钙钛矿结构，试问：

（ａ）属于什么点阵？

（ｂ）这个结构中离子的配位数为多少？

（ｃ）这个结构遵守鲍林规则吗？请作充分讨论。

·２９· ２　晶 体 结 构
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晶体结构缺陷

本章提要

相对于质点严格按照空间点阵排列的理想晶体而言，实际晶体中存在着各种尺度上
的结构不完整性。本章从微观层次上介绍晶体中缺陷产生的原因、缺陷的类型、缺陷的产
生、复合、运动、不同缺陷之间的相互作用以及缺陷的控制与利用。建立缺陷与材料性质
与材料加工之间的相互联系，为最终利用或控制缺陷对材料实施改性奠定基础。

在讨论晶体结构时，人们认为质点在三维空间的排列遵循严格的周期性，这是一种仅
在绝对零度才可能出现的理想状况。通常把这种质点严格按照空间点阵排列的晶体称为
理想晶体。由于质点排列的周期性和规则性，使得晶体中的势场也具有严格的周期性。
在实际晶体中，因其所处的温度高于绝对零度，因而其质点排列总会或多或少地偏离理想
晶体中的周期性、规则性排列，即实际晶体中存在着各种各样的结构的不完整性。通常把
晶体点阵结构中周期性势场的畸变称为晶体的结构缺陷。正是由于缺陷的存在，才使晶
体表现出各种各样的性质，使材料制备过程中的动力学过程得以进行，使材料加工、使用
过程中的各种性能得以有效控制和改变，使材料性能的改善和复合材料的制备得以实现。
缺陷的产生、复合、运动及其控制，涉及到材料的热学、力学、光学、电学、磁学等性质（材料
所固有的）和行为（材料加工、使用中表现出来的）的方方面面，因此，了解缺陷的形成及其
运动规律，对材料工艺过程的控制，对材料性能的改善，对于新型结构材料、功能材料的设
计、研究与开发具有重要意义。

３．１　晶体结构缺陷的类型

要考察不同缺陷的形成及运动规律，有必要先对缺陷进行必要的分类。一般根据缺陷的
几何形态和形成原因对其进行分类。按照几何形态分类有利于建立起有关缺陷的大小、方位、
空间取向等概念，从形成原因上分类则有利于了解缺陷的形成过程，对缺陷的控制与利用具有
指导意义。

３．１．１　按缺陷的几何形态分类

缺陷按几何形态分为点缺陷、线缺陷、面缺陷和体缺陷。

３．１．１．１　点缺陷
点缺陷亦称为零维缺陷，缺陷尺寸处于原子大小的数量级上，即三维方向上缺陷的尺寸都

很小。点缺陷包括空位、间隙质点、杂质质点和色心等，如图３．１所示。空位（Ｖａｃａｎｃｙ）是指
正常结点没有被质点占据，成为空结点；间隙质点（ＩｎｔｅｒｓｔｉｔｉａｌＰａｒｔｉｃｌｅ）是指质点进入正常晶



格的间隙位置，成为间隙质点；杂质质点（ＦｏｒｅｉｇｎＰａｒｔｉｃｌｅ）是指外来质点进入正常结点位置或
晶格间隙，形成杂质缺陷。点缺陷与材料的电学性质、光学性质、材料的高温动力学过程等有关。

图３．１　晶体中的点缺陷
（ａ）空位；（ｂ）双空位（缺少两个原子）；（ｃ）离子空位（肖特基缺陷）；（ｄ）间隙原子；（ｅ）位移原子（弗伦克尔缺陷）

３．１．１．２　线缺陷
线缺陷也称为一维缺陷，是指在一维方向上偏离理想晶体中的周期性、规则性排列所产生

的缺陷，即缺陷尺寸在一维方向较长，另外二维方向上很短。如各种位错（Ｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎ）。线缺
陷的产生及运动与材料的韧性、脆性密切相关。

３．１．１．３　面缺陷
面缺陷又称为二维缺陷，是指在二维方向上偏离理想晶体中的周期性、规则性排列而产生

的缺陷，即缺陷尺寸在二维方向上延伸，在第三维方向上很小。如晶界、表面、堆积层错、镶嵌
结构等。面缺陷的取向及分布与材料的断裂韧性有关。

３．１．１．４　体缺陷
体缺陷亦称为三维缺陷，是指在局部的三维空间偏离理想晶体的周期性、规则性排列而产

生的缺陷。如第二相粒子团、空位团等。体缺陷与物系的分相、偏聚等过程有关。

３．１．２　按缺陷产生的原因分类

缺陷按其产生的原因分为：热缺陷、杂质缺陷、非化学计量缺陷、电荷缺陷和辐照缺陷等。

３．１．２．１　热缺陷
热缺陷亦称为本征缺陷，是指由热起伏的原因所产生的空位和（或）间隙质点（原子或离

子）。当温度在０Ｋ以上时，晶体中的质点总是在其平衡位置附近作振动，这种振动并不是单
纯的谐振动。由于振动的非线性，一处的振动和周围的振动有着密切的联系，这使质点热振动
的能量有涨落（起伏）。按照玻耳兹曼（Ｂｏｌｔｚｍａｎｎ）能量分布律，总有一部分质点的能量高于平
均能量。当能量大到一定程度时，质点脱离正常格点，进入到晶格的其他位置，失去多余的动
能之后，质点就被束缚在那里，这样就产生了热缺陷（本征缺陷）。缺陷的产生和复合始终处于
一种动态平衡。

热缺陷包括弗伦克尔缺陷（ＦｒｅｎｋｅｌＤｅｆｅｃｔ）和肖特基缺陷（ＳｃｈｏｔｔｋｙＤｅｆｅｃｔ）。弗伦克尔
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缺陷是质点离开正常格点后进入到晶格间隙位置，其特征是空位和间隙质点成对出现。肖特
基缺陷是质点由表面位置迁移到新表面位置，在晶体表面形成新的一层，同时在晶体内部留下
空位，如图３．２所示。肖特基缺陷的特征是正负离子空位成比例出现。

热缺陷浓度与温度有关，温度升高时，热缺陷浓度增加。

图３．２　热缺陷产生示意图
（ａ）弗伦克尔缺陷的形成（空位与间隙质点成对出现）；（ｂ）单质中的肖特基缺陷的形成

３．１．２．２　杂质缺陷
杂质缺陷亦称为组成缺陷，是由外加杂质的引入所产生的缺陷。其特征是如果杂质的含

量在固溶体的溶解度范围内，则杂质缺陷的浓度与温度无关。如半导体材料就是利用掺杂效
应制得的。又如，１９６０年出现的世界上第一台红宝石激光器，也是利用白宝石（αＡｌ２Ｏ３）中掺

入Ｃｒ２Ｏ３ 后制得的。结构中Ｃｒ３＋离子替代了Ａｌ３＋离子形成缺陷，缺陷成为发光中心（又称为
激活中心）。微量杂质缺陷的存在，会极大地改变基质晶体的物理性质，研究和利用这种缺陷
的作用原理，对固溶体的形成、材料的改性、制备性能优越的固体器件等具有十分重要的意义。

３．１．２．３　非化学计量缺陷
非化学计量缺陷是指组成上偏离化学中的定比定律所形成的缺陷。它是由基质晶体与介

质中的某些组分发生交换而产生，如Ｆｅ１－ｘＯ、Ｚｎ１＋ｘＯ等晶体中的缺陷。非化学计量缺陷的特
点是其化学组成随周围气氛的性质及其分压大小而变化。这类化合物也是一种半导体材料。

３．１．２．４　电荷缺陷
电荷缺陷是指质点排列的周期性未受到破坏，但因电子或空穴的产生，使周期性势场发生

畸变而产生的缺陷。如非金属晶体在温度接近０Ｋ时，其价带中电子全部排满，导带中全空，
如果价带中的电子获得足够的能量跃过禁带进入导带，则导带中的电子、价带中的空穴使晶体
的势场畸变，从而产生电荷缺陷。

３．１．２．５　辐照缺陷
辐照缺陷是指材料在辐照之下所产生的结构的不完整性。辐照可以使材料内部产生各种

缺陷，如色心（ＣｏｌｏｒＣｅｎｔｅｒ）、位错环等。辐照对金属、非金属、高分子材料的损伤效应是不同
的。

（１）金属
高能辐照，例如中子辐照，可能把原子从其正常格点位置上撞击出来，产生间隙原子和空

位。这些点缺陷会降低金属的导电性并使材料由韧变硬变脆。退火有助于排除辐照损伤。
（２）非金属晶体
在非金属晶体中，由于电子激发态可以局域化且能保持很长的时间，所以电离辐照就能使
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晶体严重损伤，产生大量点缺陷。例如，Ｘ射线辐照ＮａＣｌ晶体后，Ｃｌ－离子可以多次电离，损
失两个电子后，变成一个带正电荷的反常离子Ｃｌ＋。此反常离子在周围离子的静电排斥作用
下脱离正常格点，形成一个空位和一个间隙离子。因为非金属材料是脆性的，所以辐照对力学
性质不会产生什么影响，但导热性和光学性能可能变坏。

（３）高分子聚合物
即使是低能辐照也能够改变高分子聚合物的结构，其链会断裂，聚合度降低，引起分键，最

后导致高分子聚合物强度降低。

３．２　点　缺　陷

点缺陷是材料中普遍存在的一种缺陷，包括热缺陷、组成缺陷、非化学计量缺陷、色心等。
点缺陷种类繁多，其产生与复合始终处于动态平衡状态，它们之间还会像化学反应似地相互反
应。点缺陷的存在及其相互作用与半导体材料的制备、材料的高温动力学过程，材料的光学、
电学性质等密切相关。本节主要介绍点缺陷的符号表征，反应方程式表述及浓度计算等。

３．２．１　点缺陷的符号表征———ＫｒｏｇｅｒＶｉｎｋ符号

晶体中的点缺陷类型很多，表示方法也不尽相同，这里介绍一种目前采用最广泛的表征方

图３．３　ＭＸ型晶体中点缺陷的符号表征

（ａ）Ｍ离子空位ＶＭ″，Ｘ离子空位Ｖ··Ｘ ；

（ｂ）Ｍ离子间隙 Ｍ··ｉ ；Ｘ离子间隙Ｘｉ″；

（ｃ）Ｍ原子错位 ＭＸ，Ｘ原子错位ＸＭ

法———ＫｒｏｇｅｒＶｉｎｋ符号。这种表示方法的核心是
在晶体中加入或取出一个质点时，视为取出一个中
性原子，这样可以避免判断键型的麻烦。对于离子
晶体而言，则分别考虑加入或取出电子。以 ＭＸ型
化合物为例，点缺陷（见图３．３）分别用下面的符号
表示：

３．２．１．１　空位
空位（Ｖａｃａｎｃｙ）用Ｖ来表示，则ＶＭ、ＶＸ 分别表

示 Ｍ 原子和Ｘ原子空位。符号中的右下标表示缺
陷所在位置，ＶＭ 含义即 Ｍ原子位置是空的。

３．２．１．２　间隙原子
间隙（Ｉｎｔｅｒｓｔｉｔｉａｌ）原子用 Ｍｉ、Ｘｉ 来表示，其含

义为 Ｍ、Ｘ原子位于晶格间隙位置。间隙原子亦称
为填隙原子。

３．２．１．３　错位原子
错位原子用 ＭＸ、ＸＭ 等表示，ＭＸ 的含义是 Ｍ

原子占据Ｘ原子的位置。ＸＭ 表示Ｘ原子占据 Ｍ 原子的位置。错位缺陷亦可表示替换式杂
质原子（离子），如ＣａＮａ表示Ｃａ原子占据Ｎａ原子位置。

３．２．１．４　自由电子与电子空穴
在典型离子晶体中，电子（Ｅｌｅｃｔｒｏｎ）或电子空穴（Ｈｏｌｅ）是属于特定的离子，可以用离子价

来表示。但在有些情况下，有的电子或空穴可能并不属于某一特定位置的离子，在外界的光、
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电、热作用下，可以在晶体中运动，这样的电子与空穴称为自由电子和电子空穴，分别用ｅ′和

ｈ·来表示。其中右上标中的一撇“′”代表一个单位负电荷，一个圆点“·”代表一个单位正电
荷。

３．２．１．５　带电缺陷
离子化合物由正负离子构成。在ＮａＣｌ晶体中，取出一个Ｎａ＋离子与取出一个Ｎａ原子比

较，少取出一个电子，因此，Ｎａ＋离子空位必然与一个荷负电的附加电子ｅ′相联系。如果此附
加电子被束缚在Ｎａ原子空位上，则可以把它写成ＶＮａ′，此符号即代表Ｎａ＋离子空位，带有一个
单位负电荷。同理，取走一个Ｃｌ－离子与取走一个Ｃｌ原子相比较，多取走一个电子，那么在Ｃｌ

原子空位上就留下一个电子孔穴ｈ·，于是，Ｃｌ－离子空位记为Ｖ·Ｃｌ 。等效过程用反应式表示
即：

ＶＮａ′＝ＶＮａ＋ｅ′，　Ｖ·Ｃｌ ＝ＶＣｌ＋ｈ
·

其他带电缺陷可以用类似方法表示。如ＣａＣｌ２ 加入ＮａＣｌ晶体时，若Ｃａ２＋离子位于Ｎａ＋

离子位置上，其缺陷符号为Ｃａ·Ｎａ，此符号含义为Ｃａ
２＋离子占据Ｎａ＋离子位置，带有１个单位

正电荷。同样，ＣａＺｒ″表示Ｃａ２＋离子占据Ｚｒ４＋离子位置，此缺陷带有２个单位负电荷。其余的
缺陷ＶＭ、ＶＸ、Ｍｉ、Ｘｉ等都可以加上对应于原点阵位置的有效电荷来表示相应的带电缺陷。

３．２．１．６　缔合中心
电性相反的缺陷距离接近到一定程度时，在库仑力作用下会缔合成一组或一群，产生一个

缔合中心。通常把发生缔合的缺陷写在圆括号内来表示缔合中心。如 ＶＭ 和 ＶＸ 发生缔合，
则记为（ＶＭＶＸ），类似地可以有（ＭｉＸｉ）。在 ＮａＣｌ晶体中，相距很近的钠离子空位 ＶＮａ′和氯离

子空位Ｖ·Ｃｌ可能缔合成空位对，形成缔合中心（ＶＮａ′Ｖ·Ｃｌ）。用反应式表示即为：

ＶＮａ′＋Ｖ·Ｃｌ＝ （ＶＮａ′Ｖ
·
Ｃｌ）

　　缺陷的符号表征除了 ＫｒｏｇｅｒＶｉｎｋ符号外，还有桑德西布利（ＳｏｎｄｅｒＳｉｂｌｅｙ）、瓦格那
（Ｗａｇｎｅｒ）、肖特基（Ｓｃｈｏｔｔｋｙ）符号等，这里不再详述。

３．２．２　缺陷反应表示法

对于杂质缺陷而言，缺陷反应方程式的一般式为：

杂质
　 基质

→
　
产生的各种缺陷

与一般的化学反应相类似，书写缺陷反应方程式时，应该遵循下列基本原则。

３．２．２．１　书写缺陷反应方程式应遵循的原则
（１）位置关系
在化合物 ＭａＸｂ中，无论是否存在缺陷，其正负离子位置数（即格点数）的之比始终是一个

常数ａ
ｂ
，即：Ｍ的格点数

Ｘ的格点数≡
ａ
ｂ
。如ＮａＣｌ结构中，正负离子格点数之比为１１

，Ａｌ２Ｏ３中则为２３
。

关于位置关系有几点应该注意：一是位置关系强调形成缺陷时，


基质晶体中正负离子格点

数之比保持不变，并非原子个数比保持不变


。如ＴｉＯ２ 中，Ｔｉ与Ｏ的格点数之比为１２
，实际晶

体中Ｏ２－不足，存在Ｏ２－空位，其化学式为ＴｉＯ２－ｘ，此时，原子个数比为 １
２－ｘ

，并不等于１
２
。

二
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是在上述各种缺陷符号中，ＶＭ、ＶＸ、ＭＭ、ＸＸ、ＭＸ、ＸＭ 等位于正常格点上，


对格点数的多少有影

响，而 Ｍｉ、Ｘｉ、ｅ′、ｈ·等不在正常格点上，对格点数的多少无影响。三是形成缺陷时，


基质晶体

中的原子数会发生变化，外加杂质进入基质晶体时，系统原子数增加，晶体尺寸增大；


基质中原

子逃逸到周围介质中时，晶体尺寸减小


。
（２）质量平衡
与化学反应方程式相同，缺陷反应方程式两边的质量应该相等。需要注意的是缺陷符号

的右下标表示缺陷所在的位置，对质量平衡无影响。
（３）电中性
电中性要求缺陷反应方程式两边的有效电荷数必须相等。
下面以实例来说明上述原则的运用。

３．２．２．２　缺陷反应实例
（１）杂质（组成）缺陷反应方程式———杂质在基质中的溶解过程
杂质进入基质晶体时，一般遵循杂质的正负离子分别进入基质的正负离子位置的原则，这

样基质晶体的晶格畸变小，缺陷容易形成。在不等价替换时，会产生间隙质点或空位。
【例３．１】　写出ＮａＦ加入ＹＦ３中的缺陷反应方程式。

【解】　首先以正离子为基准，Ｎａ＋离子占据Ｙ３＋位置，该位置带有２个单位负电荷，同时，
引入的１个Ｆ－离子位于基质晶体中Ｆ－离子的位置上。按照位置关系，基质ＹＦ３中正负离子

格点数之比为１
３
，现在只引入了１个Ｆ－离子，所以还有２个Ｆ－离子位置空着。反应方程式

为：

ＮａＦ
ＹＦ
→
３
ＮａＹ″＋ＦＦ＋２Ｖ·Ｆ

可以验证该方程式符合上述３个原则。
再以负离子为基准，假设引入３个Ｆ－离子位于基质中的Ｆ－离子位置上，与此同时，引入

了３个Ｎａ＋离子，根据基质晶体中的位置关系，只能有１个Ｎａ＋离子占据Ｙ３＋离子位置，其余

２个Ｎａ＋位于晶格间隙，方程式为：

３ＮａＦ
　ＹＦ３

→
　
ＮａＹ″＋２Ｎａ·ｉ ＋３ＦＦ

　　此方程亦满足上述３个原则。当然，也可以写出其他形式的缺陷反应方程式，但上述２个
方程所代表的缺陷是最可能出现的。

【例３．２】　写出ＣａＣｌ２加入ＫＣｌ中的缺陷反应方程式。
【解】　以正离子为基准，缺陷反应方程式为：

ＣａＣｌ２
　ＫＣｌ

→
　
Ｃａ·Ｋ ＋ＣｌＣｌ＋Ｃｌｉ′

以负离子为基准，则缺陷反应方程式为：

ＣａＣｌ２
　ＫＣｌ

→
　
Ｃａ·Ｋ ＋ＶＫ′＋２ＣｌＣｌ

这也是２个典型的缺陷反应方程式，与后边将要介绍的固溶体类型相对应。
通过上述２个实例，可以得出２条基本规律：

① 低价正离子占据高价正离子位置时，该位置带有负电荷。为了保持电中性，
会产生负

离子空位或间隙正离子


。
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② 高价正离子占据低价正离子位置时，该位置带有正电荷。为了保持电中性，
会产生正

离子空位或间隙负离子


。
（２）热缺陷反应方程式
【例３．３】　ＭｇＯ形成肖特基缺陷。
【解】　ＭｇＯ形成肖特基缺陷时，表面的 Ｍｇ２＋和Ｏ２－离子迁到表面新位置上，在晶体内部

留下空位，用方程式表示为：

ＭｇＭｇｓｕｒｆａｃｅ＋Ｏ →Ｏｓｕｒｆａｃｅ ＭｇＭｇｎｅｗｓｕｒｆａｃｅ＋ＯＯｎｅｗｓｕｒｆａｃｅ＋ＶＭｇ″＋Ｖ··Ｏ
该方程式中的表面位置与新表面位置无本质区别，故可以从方程两边消掉，以０（零）

（ｎａｕｇｈｔ）代表无缺陷状态，则肖特基缺陷方程式可简化为：

０（零 →） ＶＭｇ″＋Ｖ··Ｏ
【例３．４】　ＡｇＢｒ形成弗伦克尔缺陷。
【解】　ＡｇＢｒ中半径小的Ａｇ＋离子进入晶格间隙，在其格点上留下空位，方程式为：

ＡｇＡ →ｇ Ａｇ·ｉ ＋ＶＡｇ′
一般规律：当晶体中剩余空隙比较小，如ＮａＣｌ型结构，容易形成肖特基缺陷；


当晶体中剩

余空隙比较大时，如萤石ＣａＦ２型结构等，容易产生弗伦克尔缺陷


。

３．２．３　热缺陷浓度的计算

在离子晶体中，可以把每种缺陷看作化学物质来处理，这样，材料中的缺陷及其浓度就可
以和一般的化学反应一样，用热力学数据（如反应热效应）来描述，质量作用定律也适应于缺陷
反应。这对了解和掌握缺陷的产生及相互作用是很重要的。

在一定温度下，热缺陷是处在不断地产生和消失的过程中，当单位时间产生和复合而消失
的数目相等时，系统达到平衡，热缺陷的数目保持不变。因此，热缺陷的浓度可以通过热力学
统计物理的方法和化学平衡的方法计算。

３．２．３．１　热力学方法计算热缺陷浓度
根据热力学，在温度Ｔ时，当晶体中出现一定数目的缺陷时，系统自由焓变化ΔＧ为

ΔＧ＝ΔＨ－ＴΔＳ （３．１）

　　形成缺陷时，晶体的内能ΔＵ 增加，热焓ΔＨ 也相应地增加，但系统的熵变ΔＳ也增加，故
在温度Ｔ时形成一定数目（ｎ）的缺陷，可以使系统的自由焓降低。当系统自由焓最低时，即

ΔＧ
ｎ ＝０

时，系统达到平衡。故根据此原理可以计算出热缺陷的浓度。

（１）肖特基缺陷浓度
对于单质晶体，假设晶体由Ｎ 个原子构成，在温度ＴＫ时，形成ｎ个孤立空位（空位较少，

彼此相距较远时，可以认为相互孤立），则系统自由焓变化为：

ΔＧ＝ｎΔｈ－ＴΔＳ＝ｎΔｈ－Ｔ（ΔＳｃ＋ｎΔＳｖ） （３．２）
式中　Δｈ———形成一个空位时热焓的变化；

　ΔＳ———熵变，包括组态熵ΔＳｃ和振动熵ｎΔＳｖ两部分；

　ΔＳｖ———形成一个空位后周围原子振动状态变化所产生的振动熵变。
由统计热力学可知，组态熵为：

·９９·３．２　点　缺　陷



ΔＳｃ ＝ｋｌｎＷ （３．３）
式中　ｋ———玻耳兹曼常数；

　Ｗ———热力学几率，与系统中质点排列的微观状态数相对应。
在数值上等于ｎ个空位在（Ｎ＋ｎ）个格点上的排列方式的数目，由于每个空位不可区分，

在排列中应该去掉重复部分ｎ！，所以，Ｗ 相当于从（Ｎ＋ｎ）个质点中取出ｎ个质点的组合数，
即

Ｗ ＝ＣｎＮ＋ｎ ＝
（Ｎ＋ｎ）（Ｎ＋ｎ－１）…（Ｎ＋１）

ｎ！ ＝
（Ｎ＋ｎ）！
Ｎ！ｎ！

（３．４）

　　将式（３．３）和式（３．４）代入式（３．２）得

ΔＧ＝ｎΔｈ－ｋＴｌｎ
（Ｎ＋ｎ）！
Ｎ！ｎ！ －ｎＴΔＳｖ （３．５）

平衡时，ΔＧ
ｎ ＝０

，将式（３．５）两边对ｎ求偏导，并应用斯特令（Ｓｔｉｒｌｉｎｇ）公式：

ｌｎｘ！＝ｘｌｎｘ－ｘ　 或 　ｄ
（ｌｎｘ！）
ｄｘ ＝ｌｎｘ

（其中ｘ１）可得：

ΔＧ
ｎ ＝Δｈ－ＴΔＳｖ＋ｋＴｌｎ ｎ

Ｎ＋ｎ＝
０

于是

ｎ
Ｎ＋ｎ＝

ｅｘｐ Δ
ｈ－ＴΔＳｖ（ ）ｋＴ ＝ｅｘｐ －Δ

Ｇｓ（ ）ｋＴ
（３．６）

式中　ΔＧＳ———形成一个肖特基缺陷时系统自由焓的变化。
此式即单质的肖特基缺陷的平衡浓度。一般情况下，Ｎｎ，则式（３．６）可简化为：

ｎ
Ｎ ＝ｅｘｐ －

ΔＧｓ（ ）ｋＴ
（３．７）

　　对于 ＭＸ型晶体，由于正负离子空位成对出现，用类似方法可得肖特基缺陷浓度为

ｎ
Ｎ ＝ｅｘｐ －

ΔＧｓ
２（ ）ｋＴ

（３．８）

式中　ΔＧＳ———形成一对正负离子空位时系统自由焓的变化。
（２）弗伦克尔缺陷浓度
假设晶体由Ｎ 个分子构成，形成弗伦克尔缺陷时，ｎｉ个离子进入晶格间隙；晶体中质点排

列的微观状态数增加为Ｗｉ，由于每个间隙离子都一样，在排列中应去掉重复的部分。因此产
生Ｎｉ个缺陷所引起的微观状态数的增加，相当于从Ｎ 个质点中抽出Ｎｉ个进行组合，根据组
合公式有：

Ｗｉ＝Ｃ
ｎｉ
Ｎ ＝

Ｎ！
（Ｎ－ｎｉ）！ｎｉ！

（３．９）

与此同时，在晶体点阵的格点上出现ｎｖ个空位，质点排列的微观状态数增加Ｗｖ，

Ｗｖ ＝Ｃ
ｎｖ
Ｎ ＝

Ｎ！
（Ｎ－ｎｖ）！ｎｖ！

（３．１０）

　　由于形成弗伦克尔缺陷时，间隙质点与空位成对出现，即ｎｉ＝ｎｖ＝ｎ。根据几率相乘原理，
晶体中微观状态数的改变为：

·００１· ３　晶体结构缺陷



Ｗ ＝Ｗｉ·Ｗｖ ＝ Ｎ！
（Ｎ－ｎ）！ｎ［ ］！

２

（３．１１）

　　将式（３．１１）代入式（３．３）得：

ΔＳｃ ＝２ｋｌｎ Ｎ！
（Ｎ－ｎ）！ｎ！

（３．１２）

　　再把式（３．１２）代入式（３．２）可得：

ΔＧ＝ｎΔｈ－２ｋＴｌｎ Ｎ！
（Ｎ－ｎ）！ｎ！－

ｎＴΔＳｖ （３．１３）

　　将式（３．１３）两边对ｎ求偏导，并应用斯特令公式和平衡条件ΔＧｎ ＝０
可得：

ｎ
Ｎ－ｎ＝

ｅｘｐ －Δ
ｈ－ＴΔＳｖ
２（ ）ｋＴ ＝ｅｘｐ －Δ

ＧＦ
２（ ）ｋＴ

（３．１４）

　　一般情况下，ｎＮ，式（３．１４）简化为：

ｎ
Ｎ ＝ｅｘｐ －

ΔＧＦ
２（ ）ｋＴ

（３．１５）

此式即弗伦克尔缺陷浓度的表达式，式中ΔＧＦ 为形成一个弗伦克尔缺陷的自由焓变化。

３．２．３．２　化学平衡方法计算热缺陷浓度
根据质量作用定律，可以利用化学平衡方法计算热缺陷的浓度。
（１）ＭＸ２ 型晶体肖特基缺陷浓度的计算
以ＣａＦ２ 晶体为例，形成肖特基缺陷时，反应方程式为：

Ｏ（ｎａｕｇｈｔ →） ＶＣａ″＋２Ｖ·Ｆ

　　由此方程式可知，Ｆ－离子空位浓度为Ｃａ２＋离子空位浓度的２倍，即［Ｖ·Ｆ ］＝２［ＶＣａ″］。当
上述缺陷反应达到动态平衡时，其平衡常数：

Ｋ ＝
［ＶＣａ″］［Ｖ·Ｆ］

２

［Ｏ］ ＝４
［ＶＣａ″］３
［Ｏ］

（３．１６）

式中　［Ｏ］———无缺陷状态的浓度，［Ｏ］＝１。
由物理化学知识可知，上述缺陷反应的摩尔自由焓变化ΔＧ与平衡常数Ｋ 的关系为：

ΔＧ＝－ＲＴｌｎＫ （３．１７）

　　把式（３．１６）代入式（３．１７），并注意［Ｏ］＝１，得：

［ＶＣａ″］＝ １３
槡４
ｅｘｐ － ΔＧ３（ ）ＲＴ

（３．１８）

式中　Ｒ———气体常数；

　ΔＧ———形成１ｍｏｌ肖特基缺陷的自由焓变化。
（２）弗伦克尔缺陷浓度的计算
以ＡｇＢｒ晶体为例，弗伦克尔缺陷的反应方程式为：

ＡｇＡ →ｇ Ａｇ·ｉ ＋ＶＡｇ′
由此方程式可以看出间隙银离子浓度与银离子空位浓度相等。反应达到平衡时，平衡常

数Ｋ 为：

Ｋ ＝
［Ａｇ
·
ｉ］［ＶＡｇ′］
［ＡｇＡｇ］

（３．１９）
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式中　［ＡｇＡｇ］———正常格点上银离子的浓度，其值近似等于１，即［ＡｇＡｇ］≈１。
把式（３．１９）代入式（３．１７）可得：

［Ａｇ
·
ｉ］＝ ［ＶＡｇ′］＝ｅｘｐ －

ΔＧ
２（ ）ＲＴ

（３．２０）

式中　ΔＧ———形成１ｍｏｌ弗伦克尔缺陷的自由焓变化。
需要注意的是，在计算热缺陷浓度时，由形成缺陷而引发的周围原子振动状态的改变所产

生的振动熵变，在多数情况下可以忽略不计。且形成缺陷时晶体的体积变化也可忽略，故热焓
变化可近似地用内能来代替。所以，实际计算热缺陷浓度时，一般都用形成能代替计算公式中
的自由焓变化。

３．２．４　热缺陷在外力作用下的运动

由于热缺陷的产生与复合始终处于动态平衡，即缺陷始终处在运动变化之中。缺陷的相
互作用与运动是材料中的动力学过程得以进行的物理基础。无外场作用时，缺陷的迁移运动
完全无序。在外场作用下，缺陷可以定向迁移，从而实现材料中的各种传输过程。晶体的离子
导电性就是热缺陷在外电场作用下的运动所引起的。下面讨论热缺陷在外力作用下的运动。

图３．４　在外力作用下间隙原子的势场
（ａ）间隙原子沿虚线运动；

（ｂ）无外力作用的势场；

（ｃ）在外力Ｆ作用下的势场

３．２．４．１　间隙原子在外力作用下的运动
设某一间隙原子沿图３．４（ａ）中的虚线运动，无外力

作用时，它在各个位置上的势能是对称的，如图３．４（ｂ）所
示。由于势能的对称性，间隙原子越过势垒Ｅ２ 向右或向
左运动的几率Ｐ是相同的：

Ｐ＝ν０２ｅｘｐ －Ｅ２（ ）ｋＴ
（３．２１）

式中　ν０２———间隙原子在间隙处的热振动频率；

　ｋ———玻耳兹曼常数。
即运动是无规则的布朗运动。但当它受到外力作用

时，情况就完全不同。今设有恒定外力Ｆ（指向右）作用，
势能函数为Ｕ（ｘ）＝－Ｆｘ，因此在有恒定外力Ｆ存在时，
势能曲线变为图３．４（ｃ）所示的情况。此时，势垒不再是

对称的了，间隙原子左端的势垒增高了１
２Ｆａ

，而右端势垒

却降低了１
２Ｆａ

。所以，在新的情况下，间隙原子每秒向左

和向右跳动的几率分别是：

ＰＬ ＝ν０２ｅｘｐ －
Ｅ２＋１２Ｆａ

烄

烆

烌

烎ｋＴ
（３．２２）

ＰＲ ＝ν０２ｅｘｐ －
Ｅ２－１２Ｆａ

烄

烆

烌

烎ｋＴ
（３．２３）

　　每秒向左或向右跳动的几率，实际上也可以认为是每秒向左或向右跳动的步数，因此，间
隙原子每秒向右净跳动的步数ΔＰ为：
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ΔＰ＝ＰＲ－ＰＬ ＝ν０２ｅｘｐ －
Ｅ２－１２Ｆａ

烄

烆

烌

烎ｋＴ
－ν０２ｅｘｐ －

Ｅ２＋１２Ｆａ
烄

烆

烌

烎ｋＴ

＝ν０２ｅｘｐ －Ｅ２（ ）ｋＴ ２ｓｉｎｈ
Ｆａ
２（ ）ｋＴ

（３．２４）

　　由于每跳动一步运动的距离是ａ，所以，间隙原子向右运动的速度为：

Ｖ ＝ａΔＰ＝ａν０２ｅｘｐ －Ｅ２（ ）ｋＴ ２ｓｉｎｈ
Ｆａ
２（ ）ｋＴ

（３．２５）

图３．５　在外力Ｆ作用下空位运动的势场
（ａ）空位沿虚线运动；

（ｂ）无外力作用的势场；

（ｃ）在外力Ｆ作用下的势场

３．２．４．２　空位在外力作用下的运动
对于空位，可得出同样结果，如图３．５所示。此时

需要注意的是，不是外力作用在空位上，而是作用在其
周围的原子上，空位周围的原子在外力作用下沿外力
方向运动，而空位反方向运动。无外力作用时，空位左
边和右边的原子跳到空位上的几率是相同的，如图３．５
（ｂ）所示，即空位每秒向左或向右跳动的几率是相同的，

Ｐ＝ν０１ｅｘｐ －Ｅ１（ ）ｋＴ
（３．２６）

式中　ν０１———空位邻近原子的振动频率。
因此，空位作无规则布朗运动。当有恒定外力Ｆ

（指向右）作用时，势能曲线不再对称，见图３．５（ｃ），空
位左侧原子跳向空位的几率比右侧原子跳向空位的几

率大，其势垒分别降低和增加１
２Ｆａ

。于是，空位左侧原

子跳向空位的几率，即空位每秒向左跳动的几率：

ＰＬ ＝ν０１ｅｘｐ －
Ｅ１－１２Ｆａ

烄

烆

烌

烎ｋＴ
（３．２７）

　　右侧原子跳向空位的几率，即空位每秒向右跳动的几率：

ＰＲ ＝ν０１ｅｘｐ －
Ｅ１＋１２Ｆａ

烄

烆

烌

烎ｋＴ
（３．２８）

　　于是，空位每秒向右净跳动步数为：

Δ＝ＰＲ－ＰＬ ＝ν０１ｅｘｐ －
Ｅ１＋１２Ｆａ

烄

烆

烌

烎ｋＴ
－ν０１ｅｘｐ －

Ｅ１－１２Ｆａ
烄

烆

烌

烎ｋＴ

＝ν０１ｅｘｐ －Ｅ１（ ）ｋＴ ｅｘｐ － Ｆａ２（ ）ｋＴ －ｅｘｐ Ｆａ
２（ ）［ ］ｋＴ

＝－ν０１ｅｘｐ －
Ｅ１（ ）ｋＴ ２ｓｉｎｈ

Ｆａ
２（ ）ｋＴ

（３．２９）

　　因此空位向右运动的速度Ｖ 为：

Ｖ ＝ａΔＰ＝－ａν０１ｅｘｐ －
Ｅ１（ ）ｋＴ ２ｓｉｎｈ

Ｆａ
２（ ）ｋＴ

（３．３０）

　　式（３．３０）中的负号表示空位的运动方向与外力方向相反。
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综上所述，无外场作用时，热缺陷在晶体内部作无规则布朗运动；当存在外场（


可以是力

场、电场、浓度场等）时，热缺陷可以作定向运动。正因为如此，才使晶体中的各种传输过程（


离

子导电、传质等）及高温动力学过程（扩散、烧结等）能够进行


。

３．２．５　热缺陷与晶体的离子导电性

３．２．５．１　导电现象
材料的导电性用材料的电阻率ρ或其倒数电导率σ来表示。假设单位体积中带电粒子的

数目为ｎ，每个粒子所带电荷ｑ是电价ｚ和电荷ｅ的乘积（ｑ＝ｚｅ），带电粒子的漂移（运动）速度
为Ｖ，则单位时间内通过单位截面的电荷量（即电流密度）ｊ＝ｎｚｅＶ。如果材料被置于电场强度
为ε的电场中，根据欧姆定律其电导率为

σ＝ｊε ＝ｎｚｅＶε ＝ｎｚｅμ （３．３１）

式中　μ＝
Ｖ
ε
———带电粒子的迁移率，即单位电场作用下带电粒子的漂移速度。

由于材料中的带电粒子可以是电子、孔穴或各种离子，因此总的电导率σ是各种带电粒子
的电导率之总和，即：

σ＝σ１＋σ２＋…＋σｉ ＝∑
ｉ
ｎｉｚｉｅμｉ （３．３２）

３．２．５．２　纯净晶体的离子导电性
纯净晶体中的缺陷只有本征缺陷（即热缺陷），缺陷在外加电场作用下携带其有效电荷在

特定方向上漂移，总电导率为：

σ＝σｃ＋σａ ＝ｎｃｚｃｅＶｃε ＋
ｎａｚａｅＶａε

（３．３３）

式中　σｃ、σａ———与阳离子和阴离子漂移有关的电导率。
当材料在外电场ε作用下，晶体中的缺陷（带电粒子）所受的外力为电场力，此时Ｆ＝ｚｅε，

由式（３．３０）可知，阳离子和阴离子通过其空位漂移的速度分别为：

Ｖｃ ＝ａΔＰｃ ＝ａνｃｅｘｐ －Ｅｃ（ ）ｋＴ ２ｓｉｎｈ
ａｚｃｅε
２（ ）ｋＴ

（３．３４）

Ｖａ ＝ａΔＰａ ＝ａνａｅｘｐ －Ｅａ（ ）ｋＴ ２ｓｉｎｈ
ａｚａｅε
２（ ）ｋＴ

（３．３５）

　　在一般电场作用下，ａｚｅε２ｋＴ。当ｘ值很小时，ｓｉｎｈｘ≈ｘ，于是ｓｉｎｈａｚｅε２（ ）ｋＴ ≈ａｚｅε２ｋＴ
，把此

式代入式（３．３４）和式（３．３５）得：

Ｖｃ ＝ａ
２ｚｃｅε
ｋＴ νｃｅｘｐ －

Ｅｃ（ ）ｋＴ
（３．３６）

Ｖａ ＝ａ
２ｚａｅε
ｋＴ νａｅｘｐ －

Ｅａ（ ）ｋＴ
（３．３７）

　　把式（３．３６）和式（３．３７）代入式（３．３３）得：

σ＝ｎｃｚ２ｃｅ２ａ２νｃｅｘｐ －
Ｅｃ（ ）ｋＴ ＋ｎａｚ２ａｅ２ａ２νａｅｘｐ －

Ｅａ（ ）ｋＴ
（３．３８）

　　对于纯净的 ＭＸ型晶体，单位体积中的阳离子空位数ｎｃ和阴离子空位数ｎａ相等，即ｎｃ＝
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ｎａ＝ｎ，于是式（３．３８）可写为：

σ＝ｎｚ
２ｅ２

ｋＴ ａ２νｃｅｘｐ －Ｅｃ（ ）ｋＴ ＋ａ２νａｅｘｐ －Ｅａ（ ）［ ］ｋＴ ＝ｎｚ
２ｅ２

ｋＴ Ｄ
（３．３９）

式中　Ｄ＝ａ２νｃｅｘｐ －Ｅｃ（ ）ｋＴ ＋ａ２νａｅｘｐ －Ｅａ（ ）ｋＴ
———带电粒子在晶体中的扩散系数；

　ｎ———单位体积的电荷载流子数，即单位体积的缺陷数。
式（３．３９）即能斯特爱因斯坦（ＮｅｒｎｓｔＥｉｎｓｔｅｉｎ）方程，它反映了晶体离子电导率与热缺陷

浓度及扩散系数之间的关系。
综上所述，


晶体的离子电导率取决于晶体中热缺陷的多少以及缺陷在电场作用下的漂移

速度的高低或扩散系数的大小。通过控制缺陷的多少可以改变材料的导电性能


。
点缺陷除了与材料的电导率有关以外，还与材料的介电性能等电学性质、材料的光学性质

（光吸收与发射等）、材料的力学性质等有关。例如，金属或合金材料，在淬火、范性变形或辐照
之后，会存在大量过饱和的点缺陷，容易导致更大的缺陷聚集体，形成位错环等。软钢中屈服
点很高的现象和碳原子在位错线周围的成团聚集有关。

３．３　线　缺　陷

晶体在结晶时受到杂质、温度变化或振动等产生的应力作用，或者晶体在使用时受到打
击、切削、研磨等机械应力作用或高能射线辐照作用，使晶体内部质点排列变形，原子行列间相
互滑移，不再符合理想晶格的有秩序的排列，形成线状的缺陷（ＬｉｎｅＤｅｆｅｃｔｓ）。如各种位错
（Ｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎ）等。

位错的概念是人们根据塑性变形的理论推断出来的。早在１９２０年前后，科学家在研究晶
体的塑性变形时，建立了完整晶体塑性变形———滑移的模型，并根据这个模型计算出金属晶体
的理论强度。但是很快就发现，这种理论强度比实测强度高出几个数量级。１９３４年，人们根
据这种理论和实际强度的差异，提出关于晶体缺陷的设想，并提出线缺陷（位错）的模型，认为
晶体是通过位错的运动进行滑移的。这种滑移的机制与实验观察的滑移特征是一致的。以位
错滑移模型计算出的晶体强度，与实测值基本相符。位错的来源与增殖，也从具体模型本身得
到阐明。于是，人们开始把位错模型引入金属晶体变形及力学性质的研究领域，初步形成了位
错理论。但是，在没有取得实验验证之前，对位错及其相关理论进行了长时间的争论。直到

１９５６年在电子显微镜下观察到位错的形态及运动，有关位错的理论越来越多地被实验所证明
之后，位错理论才被广泛接受和应用，并取得快速的发展。如今，位错理论已经成为研究晶体
力学性质和塑性变形的理论基础，比较成功地、有系统地解释了晶体的屈服强度、加工硬化、合
金强化、相变强化以及脆性、断裂和蠕变等晶体强度理论中的重要问题。随着位错理论的发
展，塑性力学中的各种问题，也将会逐步得到解决。

３．３．１　晶体的塑性和强度

位错理论是在研究晶体的塑性和强度等理论中提出和发展起来的。位错的行为也始终与
晶体的塑性变形方式联系在一起。在介绍位错知识之前，先对完整晶体的塑性变形方式和在
此基础上提出的强度理论，作一简单介绍。
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３．３．１．１　完整晶体的塑性变形方式
（１）晶体在外力作用下的滑移

① 滑移
在外力作用下，晶体的一部分相对于另一部分，沿着一定晶面的一定晶向发生平移，使晶

面上的原子从一个平衡位置平移到另一个平衡位置，此过程称为滑移，如图３．６所示。与此同
时，晶体发生了塑性变形。在滑移过程中，晶体的位向不发生变化，滑移与未滑移部分保持位
向一致。每次滑移的距离都是晶体在滑移方向上原子间距的整数倍。每进行一次滑移，都在
晶体表面形成一个小台阶。

图３．６　外力作用下晶体滑移示意图（微观）
（ａ）滑移前；（ｂ）滑移后

当单晶试棒所受拉伸应力超过弹性变形范围后，试棒除了变细变长外，在试棒表面上出现
了很多与拉伸方向成４５°角的条纹，如图３．７所示。在电子显微镜下观察，可以看到每个这样
的条纹都是由一组细小条纹所组成。每个细小条纹是一个小台阶，称为滑移线。


一组细小条

纹（即滑移线）构成一个滑移带


。
值得注意的是，不是任何晶面和晶向上都可以发生滑移。晶体的滑移往往是在最密排晶

面（称为滑移面）的最密排晶向（称为滑移方向）上进行的。这是因为在晶体中，越是密排的晶
面，面间距越大，晶面间原子结合力越小；越是密排的晶向，滑移的矢量越小，滑移就越容易进
行。一个滑移面和该面上的一个确定的滑移方向，构成一个一个滑移系统，以（ｈｋｌ）［ｕｖｗ］


来

表示


。晶体中滑移系统越多，在外力作用下，晶体越容易产生滑移。面心立方金属具有１２个
滑移系统，易滑移而产生塑性变形。氧化物晶体滑移系统少，常表现出脆性。

② 晶体滑移的临界分切应力
外力作用于晶体时，并不是所有滑移系统都能够开动起来。只有当外力在某些滑移系统

的分切应力τ达到一定值τｃ后，这些系统才能开动。
开动晶体滑移系统所需的最小分切应力

称为临界分切应力（τｃ


）。对于一定外力，晶体中究竟哪个滑移系统的分切应力可以达到临界
分切应力，取决于滑移面、滑移方向相对于外力的取向。

设外力Ｆ作用于截面面积为Ｓ０的试棒上，与某个滑移面的法向ｎ成角，与此滑移面上
某个滑移方向ρ成λ角，如图３．８所示。则滑移面的面积为：

Ｓ＝ Ｓ０
ｃｏｓ

（３．４０）

　　外力在滑移方向上的分力为：

Ｆρ＝Ｆｃｏｓλ （３．４１）
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图３．７　单晶试棒在拉伸应力作用下的变化（宏观）
（ａ）变形前；（ｂ）变形后

图３．８　外力Ｆ在滑移系统上的分切应力

　

　　外力在滑移方向上的分切应力为：

τρ＝
Ｆρ
Ｓ ＝ ＦＳ０

ｃｏｓλｃｏｓ＝σ０ｃｏｓλｃｏｓ （３．４２）

式中　σ０＝ＦＳ０
———试棒截面上的正应力；

　ｃｏｓλ、ｃｏｓ———滑移系统对外力的取向因子。
只有当外力在某个滑移系统的分切应力τρ≥τｃ（临界分切应力）时，滑移系统才可以开动

起来。τρ 的大小取决于外加应力及滑移系统取向因子的大小，而τｃ是一个与晶体的滑移面间
原子结合力的大小有关的定值，反映在宏观上就是使晶体开始变形的最低切应力值或晶体的
切变强度值。

（２）晶体在外力作用下的孪生
晶体塑性变形的另一种机制是孪生，即在外力作用下，晶体的一部分相对于另一部分，沿

着一定的晶面和晶向发生切变，切变之后，两部分晶体的位向以切变面为镜面呈对称关系。发
生切变的晶面和方向分别叫孪晶面和孪生方向。变形后发生切变的部分和与其呈镜面对称的
部分构成孪晶，其界面是共格界面。

面心立方晶体孪生过程的几何特点如图３．９所示，该图演示出面心立方晶体的（１１１）面沿
［１１２］晶向发生孪生的情况。图３．９（ｂ）是与孪生面（１１１）垂直的（１１０）晶面上原子排列的情
况，图中每个［１１２］晶向也代表一层（１１１）晶面。由图３．９（ｂ）可以看出，面心立方晶体的Ａ１层

到Ａ２ 层（１１１）晶面之间的晶体沿着（１１１）晶面、［１１２］晶向发生了切变。其中Ａ２层（１１１）晶面

上的原子都向［１１２］方向移动一个原子间距，从一个平衡位置平移到另一个平衡位置。Ａ２ 层
以右的各层晶面，跟随Ａ２ 层（１１１）晶面作同样的位移，各层之间没有相对位移。Ａ１ 层到 Ａ２
层之间的各层晶面上的原子，在［１１２］方向移动的距离与它到Ａ１ 层（１１１）晶面的距离成正比，

Ｂ１ 层移动１３
个原子间距，Ｃ１ 层移动２３

个原子间距。但各层孪生面产生的切应变是相同的。

Ａ１ 层和Ａ２ 层之间的这部分晶体就是孪晶，它和两边的晶体分别以Ａ１ 层（１１１）晶面和Ａ２ 层
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（１１１）晶面为镜面呈对称的位向关系。

图３．９　面心立方晶体（１１１）［１１２］孪生示意图

（ａ）孪生面、孪生方向的方位；（ｂ）（１１０）晶面：孪生过程中（１１１）晶面的移动情况

晶体孪生与滑移的相同之处是：对于给定晶体而言，其孪生面与孪生方向也是确定的；孪
生也需要外力在孪生方向上的分切应力τρ≥τｃ（临界分切应力）的力学条件。孪生与滑移的不
同之处在于：晶体在孪生过程中位向发生变化，切变量也不一定是孪生晶向上原子间距的整数
倍，各层孪生面的切变量与其到孪生共格界面的距离成正比。孪生与滑移相比较，其临界分切
应力要大得多。因此，滑移系统多的面心立方晶体易产生滑移而不易产生孪生，只有在滑移受
阻的情况下才可能发生孪生。滑移系统很少的密排六方晶体中，也容易发生孪生。

晶体在外力作用下的塑性变形方式虽有滑移和孪生两种机制，但孪生所能提供的变形量
很有限（最多提供７％～１０％的变形量），晶体变形量的大部分靠滑移来提供。尽管如此，实际
晶体中的变形往往是由滑移和孪生两种方式交替进行的。特别是滑移系统取向不利于滑移
时，往往先通过孪生改变滑移系统的取向，使滑移可以继续进行下去。

３．３．１．２　整晶体的理论切变强度
晶体的塑性与强度是反映晶体滑移或孪生的两个相反的指标。就完整晶体而言，其塑性

取决于晶体中滑移系统的多少。晶体中的滑移系统越多，在一定外力作用下，滑移系统开动的
可能性越大，则晶体的塑性越好。晶体的强度反映了滑移阻力的大小，完整晶体的切变强度就
是临界分切应力，它取决于晶体滑移面上、下两层原子间的结合力的大小。按照完整晶体滑移
模型，使晶体滑移所需的临界切应力，就是使整个滑移面的原子从一个平衡位置移动到另一个
平衡位置时，克服能垒所需要的切应力。

根据完整晶体滑移模型，晶面间的滑移是滑移面上所有原子整体协同移动的结果，这样可
以把晶体的相对滑移简化为两排原子间的滑移，如图３．１０所示。未滑移时原子处于势能最低
的平衡位置。假设Ａ１、Ａ２、Ａ３…一排原子（实际代表一层原子）在外切应力τ作用下，相对于

Ｂ１、Ｂ２、Ｂ３…一排原子，从一个平衡位置平移到另一个平衡位置。
两排原子间的结合能随原子位置ｘ的变化可用余弦函数来表示，

Ｕ（ｘ）＝－Ａ０ｃｏｓ２πｘ（ ）λ （３．４３）

式中　Ａ０———振幅；

·８０１· ３　晶体结构缺陷



图３．１０　晶体中原子整体滑移示意图
（ａ）滑移面上下两排原子的相对滑移；（ｂ）两排原子间的结合能Ｕ（ｘ）；（ｃ）两排原子间的结合力Ｆ（ｘ）

　λ———振动周期，亦即滑移方向的原子间距，如图３．１０（ｂ）所示。
两排原子间的结合力为：

Ｆ（ｘ）＝－ｄＵ
（ｘ）
ｄｘ ＝Ａｓｉｎ２πｘ（ ）λ （３．４４）

式中　Ａ———两排原子间结合力的最大值，见图３．１０（ｃ）。
式（３．４４）两边同除以滑移面面积Ｓ，即可得出滑移面上的分切应力为：

τ（ｘ）＝τｍｓｉｎ２πｘ（ ）λ （３．４５）

式中　τｍ———原子面间能够承受的分切应力的最大值，即屈服强度。

当ｘ很小时，两排原子间发生弹性变形，其应变ε＝ｘａ
，ａ为垂直切应力方向的原子间距。

根据虎克定律有：

τ＝Ｇε＝Ｇｘａ
（３．４６）

　　令外力与原子间结合力相等，即式（３．４５）与式（３．４６）相等，即可求出晶体的理论切变强度

τｍ：

Ｇｘ
ａ ＝τｍｓｉｎ２πｘ（ ）λ ＝τｍ２πｘλ 　　（当ｘ很小时）

　　于是

τｍ ＝Ｇλ２πａ
（３．４７）

　　对于简单立方晶体，ａ＝λ，则
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τｍ ＝ Ｇ２π
（３．４８）

３．３．２　位错的类型

晶体在不同的应力状态下，其滑移方式不同。根据原子的滑移方向和位错线取向的几何
特征不同，位错分为刃位错、螺位错和混合位错。

３．３．２．１　刃位错
晶体在大于屈服值的切应力τ作用下，以ＡＢＣＤ 面为滑移面发生滑移，如图３．１１所示。

ＥＦＧＨ 面左侧已发生了相对滑移，右侧尚未滑移。ＥＦＧＨ 面相当于终止在晶体内部的半个原
子面，其下边ＥＦ是晶体已滑移部分和未滑移部分的交线，此即位错。由于ＥＦ线犹如砍入晶
体的一把刀的刀刃，故称之为刃位错（或棱位错）。实际上，位错线不只是一列原子，而是以

ＥＦ线为中心的一个管道，其直径一般为３～４个原子间距。在此方范围内，原子位置有较大
畸变。

图３．１１　刃位错示意图 图３．１２　螺位错形成示意图

刃位错的几何特征是位错线与原子滑移方向（即伯氏矢量ｂ）相垂直；


滑移面上部位错线

周围原子受压应力作用，原子间距小于正常晶格间距；


滑移面下部位错线周围原子受张应力作

用，原子间距大于正常晶格间距


。
如果半个原子面在滑移面上方，称为正刃位错，以符号“⊥”表示；反之称为负刃位错，以

“

⊥

”表示。符号中水平线代表滑移面，垂直线代表半个原子面。

３．３．２．２　螺位错
晶体在外加切应力τ作用下（施力方式与刃位错中的不同），沿ＡＢＣＤ 面滑移，如图３．１２

所示，图中ＥＦ线以右为已滑移区，以左为未滑移区，它们分界的地方就是位错存在之处。由
于位错线周围的一组原子面形成了一个连续的螺旋形坡面，故称为螺位错。螺位错也是ＥＦ
线附近一个半径为３～４个原子间距的管道。

螺位错的几何特征是位错线与原子滑移方向相平行；位错线周围原子的配置是螺旋状的


，
即形成螺位错后，原来与位错线垂直的晶面，变成以位错线为中心轴的螺旋面，如图３．１３（ａ


）
所示


。位错线附近，滑移面上、下两个原子面上的原子相对滑移的距离，随着与位错中心ＯＯ′
的距离不同而变化，见图３．１３（ｂ）。距离位错中心为３～４个原子间距的地方，原子从一个平
衡位置移动到另一个平衡位置。此范围以外，原子位于正常格点上。

螺位错有左、右旋之分，分别以符号“ ”和“ ”表示。其中小圆点代表与该点垂直的位
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图３．１３　螺位错
（ａ）与螺位错垂直的晶面的形状；（ｂ）螺位错滑移面两侧晶面上原子的滑移情况

错，旋转箭头表示螺旋的旋转方向。它们之间符合左手、右手螺旋定则。

３．３．２．３　混合位错
如果在外力τ作用下，两部分之间发生相对滑移，在晶体内部已滑移和未滑移部分的交线

既不垂直也不平行滑移方向（伯氏矢量ｂ），这样的位错称为混合位错。如图３．１４所示。位错
线上任意一点，经矢量分解后，可分解为刃位错和螺位错分量。

从图３．１４（ｂ）可以看出，如果规定混合位错线的方向由Ｃ经Ｂ 指向Ａ，则在Ｃ点处，混合
位错分解为纯刃位错，而在Ａ点处分解为纯螺位错；在晶体内任意一点，如果混合位错线的切
线与伯氏矢量ｂ的夹角为φ，则此处混合位错分解为刃位错和螺位错的伯氏矢量分别为ｂｅ＝
ｂｓｉｎφ和ｂｓ＝ｂｃｏｓφ。由此可见，晶体中位错线的形状可以是任意的，但位错线上各点的伯氏矢
量却相同，只是各点的刃型、螺型分量不同而已。

３．３．３　位错的伯格斯矢量（ＢｕｒｇｅｒｓＶｅｃｔｏｒ）及位错的性质

位错线在几何上有两个特征：一是位错线的方向ξ，它表明给定点上位错线的取向，由人
们的观察方位来决定，是人为规定的；二是位错线的伯格斯矢量ｂ，它表明晶体中有位错存在
时，滑移面一侧质点相对于另一侧质点的相对位移或畸变、由伯格斯（Ｂｕｒｇｅｒｓ）于１９３９年首先
提出，故称为伯格斯矢量，简称为伯氏矢量。伯氏矢量ｂ的大小表征了位错的单位滑移距离，
其方向与滑移方向一致，由伯格斯回路来确定。

伯格斯矢量是位错理论中极其重要的一个物理量。伯氏矢量的大小决定了晶体中何处易
形成位错以及在外力作用下位错运动的难易程度。伯氏矢量与位错的状态及弹性性质直接相
关。如位错的应力场、应变能、受力状态、位错间的相互反应等均与其伯氏矢量有关。伯氏矢
量与位错线的取向关系标志着位错的性质或类型。如，位错可以定义为伯氏矢量不为零的晶
体缺陷，刃位错的伯氏矢量与位错线垂直，即ｂ·ξ＝０。由此可以推断，

刃位错可以是任意形

状，但与刃位错相联系的半个原子面一定是平面，或者说一根刃位错线一定在同一平面上，


如

图３．１５所示；螺位错的伯氏矢量与位错线平行，故螺位错线一定是条直线；并且ｂ·ξ＝ｂ
时为

右型螺位错，ｂ·ξ＝－ｂ时为左型螺位错。
而混合位错的伯氏矢量既不平行也不垂直于位错

线，所以，混合位错是由刃位错和螺位错叠`加而成


。

３．３．３．１　伯格斯矢量的确定及表示
（１）确定伯格斯矢量的步骤
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图３．１４　混合位错
（ａ）混合位错的形成；（ｂ）混合位错分解为刃位错和螺位错示意图；（ｃ）混合位错线附近原子滑移透视图

图３．１５　各种形状的刃位错
（ａ）ＡＢＣＤＥ折线是位错线；（ｂ）ＡＢＣ折线是位错线；（ｃ）ＥＦＧＨ 环是位错线

伯格斯最早拟定了用点阵回路确定位错的伯氏矢量的方法，这个点阵回路即为伯格斯回
路。即在晶体中包围位错线的某个晶面上，按照一定规律所走的一个回路。具体步骤如下：

① 对于给定点的位错，人为规定位错线的方向，如图３．１６所示。例如，规定图中Ｅ点位
错线的方向为垂直指向图面内部。

② 用右手螺旋定则确定伯格斯回路方向。拇指指向位错线方向，则四指指向回路方向。
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图３．１６　简单立方结构中，围绕刃

位错的伯格斯回路

如果在完整晶体区域或包含一个点缺陷的

区域作此回路，一定是闭合的；而围绕一

条位错线作此回路时，必须加上一个矢量

ｂ才能封闭回路。ｂ就是位错的伯氏矢量。

③ 按照图３．１６所示的规律走回路，最后封闭回路的
矢量即要求的伯氏矢量。

（２）伯氏矢量的表示方法
位错的伯氏矢量，即位错的单位滑移矢量。滑移矢量

是指晶体滑移过程中，在滑移面的滑移方向上，任一原子
从一个位置移向另一个位置所引出的矢量。

一定的伯氏矢量或滑移矢量，可以用一个特定的符合

ｂ＝ｋａ［ｕｖｗ］来表示。其中ａ是晶胞参数，［ｕｖｗ］表示矢量
的方向，它与表示晶体滑移方向的晶向符号相同。具体做
法是：将某个滑移矢量在晶胞坐标轴Ｘ、Ｙ、Ｚ上的分量，依
次填入方括号［　］内，提取公因数ｋ，使括号内数字成为最
小整数即可。

【例３．５】　面心立方晶体在（１１１）［１１０］滑移系统滑移时，试确定其伯氏矢量。
【解】　晶体在（１１１）［１１０］滑移系统滑移时，其滑移矢量在［１１０］晶向上。从任一原子位置

向前方另一原子位置引出的矢量，也就是从晶胞坐标原点［０，０，０］向（００１）晶面的晶胞面心

［１
２
，１
２
，０］所引出的矢量。该矢量在晶胞坐标轴Ｘ、Ｙ、Ｚ三轴上的分量依次为ａ２

、ａ
２
、０，因此，

用它表示的伯氏矢量的符号为：ｂ＝ ａ
２
ａ
２［ ］０ ＝ａ２［１１０］，此即位错的单位滑移矢量。

【点评】　对于面心立方晶体而言，其密排面的密排方向在面对角线方向，因此，晶体滑移

时，每次滑移的距离即为面对角线的一半，即槡２ａ
２
。这与滑移矢量ｂ的模的大小是一致的。

３．３．３．２　伯氏矢量的守恒性
用伯格斯回路确定位错的伯氏矢量时，无论所作回路的大小、形状、位置如何变化，只要它

没有包围其他的位错线，则所得伯氏矢量是一定的。即对一条位错线而言，其伯氏矢量是固定
不变的，此即位错的伯氏矢量的守恒性。由此可以引出两点推论：

（１）一条位错线只有一个伯氏矢量。
一条位错线，不管其形状如何，其ｂ矢量是惟一确定的，当位错在晶体中运动或改变方向

时，其ｂ矢量不变。

图３．１７　伯氏矢量的守恒性

【例３．６】　试证明一条位错线只能有一个伯氏矢量。
【证明】　用反证法来证明。假设有一条位错线ＰＱＲＳＰ

组成一位错环，环内没有其他位错线，见图３．１７。如果各处伯
氏矢量不相同，设ＰＱＲ段的伯氏矢量为ｂ１，其圈内为已滑移区

Ⅰ；ＲＳＰ段的伯氏矢量为ｂ２，其圈内为已滑移区Ⅱ。则区Ⅰ和
区Ⅱ为不同程度的滑移区，两区的边界ＰＲ 必为一条位错线。
这与原假设相矛盾，故ｂ１和ｂ２不应有差别，即ｂ１＝ｂ２。于是得证。

（２）如果几条位错线在晶体内部相交（交点称为节点），则
其中任一位错的伯氏矢量，等于其他各位错的伯氏矢量之和。或者说指向节点的各位错的伯

氏矢量之和，必然等于离开节点的各位错的伯氏矢量之和，见图３．１８（ａ），即∑ｂｉ ＝∑ｂｉ′。
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也可以说，相交于一点的各位错，同时指向节点或同时离开节点时（见图３．１８（ｂ）），各位错的

伯氏矢量之和为零，即∑ｂｉ ＝０。

图３．１８　位错线相交示意图
（ａ）ｂ１＝ｂ２＋ｂ３的位错交点；（ｂ）伯氏矢量为零的位错交点

在图３．１８（ａ）中，围绕伯氏矢量为ｂ２、ｂ３的两位错，做一个大的伯氏回路。如果由此回路
所得的伯氏矢量为ｂ，则ｂ应是两条位错线的畸变的总和，即ｂ＝ｂ２＋ｂ３。将此回路向左以晶
格间距位移，直到包含伯氏矢量为ｂ１ 的位错线，若沿途没有与其他位错相遇，则应有ｂ＝ｂ１。
于是有ｂ１＝ｂ２＋ｂ３，即ｂ１－（ｂ２＋ｂ３）＝０。若ｂ２、ｂ３也指向节点时，ｂ１＋ｂ２＋ｂ３＝０。

３．３．３．３　位错线的连续性及位错密度
（１）位错线的连续性
位错线不可能中断于晶体内部。在晶体内部，位错线要么自成环状回路，要么与其他位错

相交于节点，要么穿过晶体终止于晶界或晶体表面。此性质称为位错线的连续性。
【例３．７】　试证明位错线不可能中断于晶体内部。

图３．１９　位错线连续性的证明

【证明】　设伯氏矢量为ｂ的位错ＡＢ 中断于晶体内的Ｂ
点，如图３．１９所示。ＡＢ线两侧的Ⅰ区是已滑移区，Ⅱ区是未滑
移区，则ＡＢ线未涉及的Ⅲ区只能为如下两种情况之一：如果为
已滑移区，则ⅡⅢ区的界线ＢＣ必定是一段位错线；如果为未
滑移区，则ⅠⅢ区界线ＢＣ′，必定是一段位错线。

以上两种情况都说明，无论是ＢＣ或者ＢＣ′，也不管它们是
什么形状，都是位错线，并且是ＡＢ伸向晶体表面的延续线，伯
氏矢量也为ｂ，即与ＡＢ为同一条位错线。这就证明了位错线不

能中断于晶体内部。
（２）位错密度
位错密度是衡量晶体中位错的多少、单晶质量的好坏、晶体变形性大小的一个物理量。定

义单位体积内位错线的总长度为位错密度ρ（单位为ｃｍ
－２），即：

ρ＝
Ｌ
Ｖ

（３．４９）

式中　Ｌ———位错线总长度；

　Ｖ———晶体体积。
若位错线是直线，而且是平行地从晶体一面到另一面，则位错密度等于垂直于位错线的单
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位截面积中穿过的位错线的数目，即：

ρ＝
ｎ·ｌ
Ｓ·ｌ＝

ｎ
Ｓ

（３．５０）

式中　ｌ———晶体长度；

　ｎ———位错线数目；

　Ｓ———晶体截面面积。
晶体中的位错密度可以通过透射电镜、Ｘ射线、金相显微镜或其他方法测量。一般退火金

属晶体中ρ为１０
４～１０８ｃｍ－２数量级，经剧烈冷加工的金属晶体中，ρ为１０

１２～１０１４ｃｍ－２。

３．３．４　位错的应力场与应变能

位错周围晶体发生不同程度的畸变，存在应力与应变能。要定量描述位错附近的应力场
和应变能，需要建立一定的数学物理模型。目前，处理这些问题均采用连续弹性介质模型，对
晶体作了如下假设：（１）完全服从虎克定律，即不存在塑性变形；（２）是各向同性的；（３）是连
续介质，不存在结构间隙。虽然这种假设与实际晶体有较大出入，但由这种简化模型建立的弹
性力学函数，除了对位错中心存在严重畸变区域（此处变形大，超出弹性范围）不适应外，对大
部分存在弹性变形的点阵区域都是适应的。通过电子论推算，位错中心区的应变能仅为总应
变能的１／１５～１／１０，因此，连续弹性介质模型的计算结果具有广泛的适用性。

３．３．４．１　应力分量与应变分量
（１）应力分量
应力（单位面积的作用力）为二阶对称张量，有３２＝９个分量（ｎ阶张量具有３ｎ 个分量）。

可分为正应力（与作用面垂直的应力）和切应力（与作用面平行的应力），用符号σｉｊ表示。第一
个下标ｉ代表应力作用面与ｉ垂直，第二个下标ｊ代表应力作用方向。ｉ＝ｊ时为正应力，ｉ≠ｊ
时为切应力。

介质中任一点的应力状态，在不同坐标系下均可用该点的一个体积元来表示，见图３．２０。
根据力学平衡关系，切应力具有对称性质，即σｉｊ＝σｊｉ，于是，９个应力分量中只有６个是独立
的，其中３个正应力，３个切应力。作用力的正负与坐标轴的正负一致。

图３．２０　体积元表示的任一点的应力状态
（ａ）直角坐标系中的正应力和切应力分量；（ｂ）圆柱坐标中的正应力和切应力分量
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（２）应变分量
应变（单位长度的伸缩量）也为二阶对称张量，有正应变和切应变之分，以符号εｉｊ表示，如

图３．２１所示。其中下标ｉ表示应变面与ｉ垂直，下标ｊ表示应变方向，其正负与轴向一致。同
理，９个应变分量中只有３个正应变和３个切应变共６个分量是独立的。

图３．２１　正应变（ａ）与切应变（ｂ）

（ａ）εｙｙ＝
ｅｙｙ
ｌｙ
；（ｂ）εｚｙ＝

ｅｚｙ
ｌｚ

注意，在计算应变时，分母中的长度是第一个下标方向的体积元长度，分子中的位移是与
第一个下标垂直的面上，沿第二个下标方向的伸缩量。

３．３．４．２　螺位错的应力场
模型：设想有一个各向同性的、长为Ｌ的弹性空心圆柱体，圆柱体中线选为Ｚ轴。先把圆

柱体沿ＸＺ面切开，再使两个切开面沿Ｚ轴方向作相对位移ｂ，然后把这两个面胶合起来，坐
标选取如图３．２２所示。

图３．２２　 螺位错的连续介质模型（ａ）及距离中心ｒ处的体积元的展开图（ｂ）

由于晶体只沿切面作相对滑动，故在圆柱坐标下，位错在（θ，ｒ，ｚ）引起的应变只有εθｚ＝εｚθ
≠０，其他方向无位移，故εθθ＝εｒｒ＝εｚｚ＝０，εθｒ＝εｒθ＝εｚｒ＝εｒｚ＝０。

由图３．２２（ｂ）可得，在离开中心ｒ处的切应变为：

εθｚ ＝εｚθ ＝
ｅθｚ
ｌθ
＝ ｂ
２πｒ

（３．５１）

　　根据虎克定律，位错在（ｒ，θ）处的切应力为：

σθｚ ＝σｚθ ＝Ｇεθｚ ＝ Ｇｂ２πｒ
（３．５２）
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　　其他应力分量均为零，即σθθ＝σｒｒ＝σｚｚ＝０，σθｒ＝σｒθ＝σｚｒ＝σｒｚ＝０。式（３．５２）表明，离位错
中心越近，切应力越大，但该式不适应于位错中心严重畸变区，因为ｒ→０时，σθｚ→∞。

若用直角坐标表示，则为：

σｚｘ ＝σｘｚ ＝－σｚθｓｉｎθ＝－Ｇｂ２π
· ｙ
ｘ２＋ｙ２

（３．５３）

σｚｙ ＝σｙｚ ＝σｚθｃｏｓθ＝Ｇｂ２π
· ｘ
ｘ２＋ｙ２

（３．５４）

其他应力分量都为零。
螺位错应力场的特点为：
（１）只有切应力分量，正应力分量全为零，这表明螺位错不引起晶体的膨胀或收缩。
（２）切应力与ｂ成正比，与ｒ成反比，与ｚ、θ无关，说明切应力是轴对称的，即ｒ相同的柱

面上切应力相等，且垂直于位错线的任一截面上应力分量均相同。

图３．２３　刃位错的连续介质模型

３．３．４．３　刃位错的应力场
模型：把弹性空心圆柱体切开，将切面两侧相对移动距离

ｂ后再胶合起来，如图３．２３所示，即得刃位错的连续弹性介
质模型。

由图３．２３模型可知，形成位错时，晶体中原子在Ｘ、Ｙ 轴
方向有位移，而Ｚ轴方向无位移，且Ｘ、Ｙ 轴方向的位移不随

Ｚ 坐标变化，故属于平面应变问题。需要求解的应力分量有

σｘｘ、σｙｙ、σｚｚ和σｘｙ，其他应力分量为零。由经典弹性力学方法可以推得
直角坐标：

σｘｘ ＝－ Ｇｂ
２π（１－ν）

·ｙ（３ｘ
２＋ｙ２）

（ｘ２＋ｙ２）２

σｙｙ ＝ Ｇｂ
２π（１－ν）

·ｙ（ｘ
２－ｙ２）

（ｘ２＋ｙ２）２

σｚｚ ＝ν（σｘｘ ＋σｙｙ）

σｘｙ ＝ Ｇｂ
２π（１－ν）

·ｘ（ｘ
２－ｙ２）

（ｘ２＋ｙ２）

烍

烌

烎２

（３．５５）

式中　ν———泊松比；

　Ｇ———剪切弹性模量；

　ｂ———伯氏矢量的模。
圆柱坐标：

σｒｒ ＝σθθ ＝ －Ｇｂ
２π（１－ν）

·ｓｉｎθ
ｒ

σｚｚ ＝ －２Ｇｂν
２π（１－ν）

·ｓｉｎθ
ｒ

σｒθ ＝σθｒ ＝ Ｇｂ
２π（１－ν）

·ｃｏｓθ

烍

烌

烎ｒ

（３．５６）

　　由该组公式可知：
（１）刃位错的应力场中既有正应力又有切应力，各应力分量的大小与伯氏矢量的模ｂ成

正比。
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图３．２４　刃位错的应力场及应力分量的符号

与分布（压应力为“－”，拉应力为“＋”）

（２）应力是ｘ、ｙ的函数，与ｚ无关，即垂直于
位错线的任一截面上应力分量均相同。在ｘｙ平面
上，正应力对称于Ｙ 轴，即对称于多余半原子面，且
任一位置均有｜σｘｘ｜＞｜σｙｙ｜。如图３．２４所示。

（３）在滑移面（ｙ＝０）上，正应力为零，只有切
应力σｙｘ，且切应力取得极大值。

（４）在滑移面以上（ｙ＞０），即含有多余半原子
面的一侧，σｘｘ＜０，晶体受压；在ｙ＜０处，σｘｘ＞０，晶
体受拉。

（５）在ｘ＝０或｜ｘ｜＝｜ｙ｜处，即在半原子面上
或与滑移面成４５°的晶面上，无切应力。

（６）在｜ｘ｜＝｜ｙ｜处，σｙｙ＝０，只有σｘｘ。当ｙ＞０
且ｙ＞ｘ时，σｙｙ＜０；当ｙ＞ｘ，ｙ＜－ｘ，ｙ＜０时，σｙｙ也
为负值。

上述公式中适应于离位错中心和晶体表面较远的区域。

３．３．４．４　位错的应变能
位错使其周围点阵畸变，点阵能量增加，点阵所增加的能量即为位错的应变能。位错应变

能包括两部分：① 位错核心能，在位错核心几个原子间距ｒ０＝２｜ｂ｜＝２ｂ以内的区域，滑移面两
侧原子间的错排能即相当于位错核心能。由于位错中心处原子位移太大，线弹性理论不适应，
不能采取连续介质模型，而需要借助于点阵模型（如派纳（ＰｅｉｅｒｌｓＮａｂａｒｒｏ）模型）直接考虑晶

体结构和原子间的相互作用。据估计，错排能约占位错能的１
１０
。② 弹性应变能，在位错核心

区以外，长程应力场作用范围所具有的能量，约占位错能的９
１０
。这里主要讨论位错的弹性应

变能。
（１）螺位错的弹性应变能
根据弹性理论，单位体积弹性物体的应变能（Ｗ／Ｖ），与此物体所产生的所有应力分量（σｉｉ、

σｉｊ）及其相应的应变分量（εｉｉ、εｉｊ）的关系为：

Ｗ
Ｖ ＝

１
２∑（σｉｉεｉｉ＋σｉｊεｉｊ） （３．５７）

　　对于螺位错，由于其正应力和正应变为零，只有σθｚ和εθｚ这一对切应力和切应变，故单位
体积的应变能为：

Ｗ
Ｖ ＝

１
２σθｚ

·εθｚ （３．５８）

　　根据式（３．５１）εθｚ＝ ｂ２πｒ
，式（３．５２）σθｚ＝Ｇｂ２πｒ

，得到螺位错周围半径为ｒ、厚度为ｄｒ、长度为Ｌ

的管状体积元的应变能为：

ｄＷ ＝ １２σθｚ
·εθｚ·ｄＶ ＝ １２

Ｇｂ
２πｒ
· ｂ
２πｒ
·ｄ（２πｒｄｒＬ）＝Ｇｂ

２

４πｒ
·Ｌ·ｄｒ （３．５９）

　　设位错核心半径为ｒ０，位错应力场作用范围半径为Ｒ，则单位长度螺位错的弹性应变能
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为：

ＷＳ ＝ＷＬ ＝ １Ｌ∫
Ｒ

ｒ０

Ｇｂ２

４π
·Ｌ·ｄｒｒ ＝Ｇｂ

２

４π
ｌｎＲｒ０

（３．６０）

　　若取ｒ０＝２ｂ，Ｒ＝２０００ｂ，则单位长度应变能ＷＳ≈Ｇｂ
２

２
。对于Ｆｅ，Ｇ≈０．７×１０１１Ｎ／ｍ２，ｂ＝３

×１０－１０ｍ，ＷＳ≈３×１０－９Ｊ／ｍ，假定１ｍ长的位错线含３×１０９ 个原子，则ＷＳ≈１０－１８Ｊ／原子≈
６ｅＶ／原子。实验测定各种金属的位错线长度为一个原子间距时，其弹性应变能在３～１０ｅＶ范
围内，故上述理论估算值与实验值相符。

（２）刃位错的弹性应变能
刃位错是在切应力作用下形成的，因此可以认为，在弹性体内“产生”一个位错所需要的功

等于该位错的应变能。
已知

σｒθ ＝σθｒ ＝ Ｇｂ
２π（１－ν）

·ｃｏｓθ
ｒ

在滑移面上，θ＝０°，则单位长度刃位错的应变能为：

Ｗｅ ＝ １２
１
Ｌ∫

Ｒ

ｒ０
σｒθ·Ｌｄｒ·ｂ＝ Ｇｂ２

４π（１－ν）
·ｌｎＲｒ０

（３．６１）

　　积分号前的１２
是因为形成刃位错的过程中切应力是由零逐步达到σｒθ，故取其平均值。与

（３．６０）式相比，Ｗｅ＝
ＷＳ

（１－ν）
。对于一般金属，其泊松比ν≈１３

，所以Ｗｅ＝３２ＷＳ，即刃位错的弹

性应变能比螺位错的弹性应变能大５０％。
（３）混合位错的弹性应变能
由于混合位错可以分解成螺位错和刃位错，相应的伯氏矢量的分量分别为ｂｃｏｓφ和

ｂｓｉｎφ，将它们代入各自的应变能公式并叠加起来得：

Ｗ 混 ＝Ｇｂ
２ｃｏｓ２φ
４π

ｌｎＲｒ０＋
Ｇｂ２ｓｉｎ２φ
４π（１－ν）

ｌｎＲｒ０ ＝
Ｇｂ２
４πＫ
ｌｎＲｒ０

（３．６２）

式中１
Ｋ＝
ｓｉｎ２φ
１－ν＋ｃｏｓ

２
φ，Ｋ 表示混合位错分解时的角度因素，其值为１～０．７５，即从螺位错时Ｋ

＝１，至刃位错时Ｋ＝１－ν。
在计算中，常对ｒ０、Ｒ取近似的估计值。ｒ０是位错核心半径，近似为（１～２）ｂ。Ｒ是位错应

力场最大作用范围半径，在实际晶体中，它是个有限量。因为晶体中同时存在着很多位错，异
号位错应力场相接触后可以互相抵消，因此，一个位错应力场最大作用范围半径应为位错间平
均距离的一半。例如，退火晶体的位错密度范围为１０６～１０８ｃｍ－２，则Ｒ＝１０－４ｃｍ。

由上述分析可以得出如下结论：

① 位错的应变能包括两部分：Ｗｔｏｔ＝Ｗｃｏｒｅ＋Ｗｅｌ，位错的弹性应变能Ｗｅｌ∝ｌｎＲ，即随Ｒ缓
慢地增加，所以位错具有长程应力场。位错核心能ＷＣ 小于总能量的１／１０，故常可忽略。

② 位错的能量是以单位长度的能量来定义的，故两点间直线位错比弯曲位错具有更低的
能量，即直线位错更稳定。

③ 位错的弹性应变能可进一步简化为一个简单的函数式：Ｗ＝αＧｂ２。其中系数α由位错
的类型、密度（Ｒ值）决定，其值的范围为０．５～１．０。此式更为直观地反映出位错弹性应变能
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比例于ｂ２ 的特点。因此，ｂ的大小是分析位错组态、判断位错稳定性的一个重要依据。位错的
应变能越低，其组态越稳定，所以晶体（金属）中的位错趋向于伯氏矢量最小的组态。由此可以
理解滑移方向总是原子的密排方向。

３．３．５　位错的运动

晶体在外力作用下变形的过程，可以说是位错滑移区不断扩大的过程。这个过程是通过
位错线的相应运动完成的。位错运动包括位错的滑移和位错的攀移（爬移）。

３．３．５．１　位错的滑移
位错滑移是指在外力作用下，位错线在其滑移面（即位错线和伯氏矢量ｂ构成的晶面）


上

的运动，结果导致晶体永久变形。滑移是位错运动的主要方式


。
（１）位错滑移的机理
位错的滑移是通过位错线上的原子在外力作用下发生移动实现的。位错周围晶格畸变

大，原子偏离平衡位置，在外力作用下很容易发生移动，这一性质称为位错的易动性。
图３．２５中，对含有刃位错的晶体施加切应力τ，切应力方向平行于伯氏矢量。位错周围

原子只要移动一个很小的距离，就可使位错从位置Ｑ移动到位置Ｑ′。如果外力继续作用，位
错将继续向前移动。这个模型，把滑移面上、下两层晶面上原子的相对平移，简化为上、下两列
原子的相互平移。这样，位错在滑移时，并不像完整晶体的滑移那样，需要整排（代表整个晶
面）的原子一起顺着外力方向移动一个原子间距，而是通过位错线或位错附近的原子逐个移动
很小的距离完成的。显然，推动一列原子比同时推动许多列原子所需要的外力要小得多；另
外，推动一个位错线上的原子比推动一个处于平衡位置上的原子所需要的外力要小得多。使

位错移动所需要的分切应力：τｃ≈２Ｇｂｌ
，其中Ｇ为剪切模量，ｂ为伯氏矢量的值，ｌ为位错线的长

度。位错的滑移模型揭示了晶体的实际切变应力与晶体的理论切变强度相差悬殊的内在原
因。

图３．２５　刃位错的滑移
（ａ）正刃位错滑移方向与外力方向相同；（ｂ）负刃位错滑移方向与外力方向相反

螺位错在外力作用下的滑移如图３．２６所示，在外力τ作用下，原子从虚线位置移动到实
线位置，位错线从ＥＦ移动到Ｅ′Ｆ′，完成了一步滑移。外力继续作用，位错线逐步向左移动，
直到位错线达到晶体表面为止。

（２）位错的滑移特点
位错滑移面与晶体滑移面的关系：
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图３．２６　螺位错的滑移
斜虚线：滑移前；斜实线：滑移后；

·上层原子位置；○下层原子位置

位错滑移是在其滑移面上进行的。

位错线与其伯氏

矢量构成的晶面称为该位错的滑移面，亦称可滑移面。


晶

体的滑移面通常是指晶体中的原子密排面。


在密排晶面

上，位错的滑移容易进行


。所以，

晶体的滑移面又叫位错

的易滑移面


。位错的可滑移面与晶体的滑移面是有区别
的，因为晶体中的位错线并不一定刚好在晶体的滑移面
上。

刃位错的位错线与其伯氏矢量ｂ垂直，


它们只能构成

一个晶面，因此，对于给定的刃位错，


只有一个确定的可滑

移面


。如果这个可滑移面正好与晶体的滑移面重合，则滑
移在很小的外力作用下便很容易进行；如果可滑移面不是
晶体的滑移面，则需要很大的外力推动才能进行滑移。

螺位错的位错线与其伯氏矢量ｂ平行，因此，由它们构成的位错的可滑移面有无限多个


。
但对于给定晶体，这些可滑移面中的易滑移面仍是有限的，因此，螺位错也只能在有限的晶面
上滑移。

混合位错的滑移面就是位错线所在的晶面，即刃位错分量的可滑移面。
位错的滑移方向：
不同类型的位错在外力作用下滑移的方向如图３．２７所示。由图３．２７可以看出：位错线

的滑移方向总是该位错的法线方向，即与位错线的切线垂直的方向；位错的伯氏矢量ｂ总是平
行于外力方向。

图３．２７　不同类型位错的滑移方向
（ａ）位错环；（ｂ）正刃位错；（ｃ）左螺型位错

（ｄ）折线位错（ＡＢ段正刃位错，ＢＣ段左螺型位错）；（ｅ）混合位错

图３．２７（ａ）为一个位错环，Ａ、Ｂ两点分别为左、右螺型位错，在外力τ的作用下分别向右、
向左滑移；Ｃ、Ｄ两点的位错分别为正负刃位错，在同一外力τ作用下分别向上、向下运动；其
他各点为混合位错，均沿其法线方向向外运动。直到位错线扫过整个晶面，到达晶体表面为
止。

综上所述，位错滑移方向、晶体滑移方向、外力方向及伯氏矢量ｂ之间存在下列关系：

① 刃位错滑移方向与外力τ及伯氏矢量ｂ平行，正、负刃位错滑移方向相反。

② 螺位错滑移方向与外力τ及伯氏矢量ｂ垂直，左、右螺型位错滑移方向相反。
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③ 混合位错滑移方向与外力τ及伯氏矢量ｂ成一定角度（即沿位错线法线方向滑移）。

④ 晶体的滑移方向与外力τ及位错的伯氏矢量ｂ相一致，但并不一定与位错的滑移方向
相同。

图３．２８示意出位错滑移与晶体滑移的关系。由图３．２８可以看出，一个伯氏矢量为ｂ的
位错线扫过整个滑移面后，晶体即发生了一个矢量为ｂ的滑移，其滑移量的大小和方向均与ｂ
相同，而与位错线滑移的距离、方向无关。

图３．２８　位错滑移与晶体滑移的关系（反映出位错滑移引起晶体滑移）
（ａ）位错环；（ｂ）刃位错；（ｃ）螺位错；（ｄ）混合位错

图３．２９　位错滑移量与晶体滑移量关系的计算模型
（ａ）小晶体元；（ｂ）第ｉ个位错在滑移面上滑移时扫过的面积

（３）位错滑移量与晶体滑移量的关系
设有一个小晶体元，在Ｘ、Ｙ、Ｚ轴方向的长度分别为ｄｘ、ｄｙ、ｄｚ，如图３．２９所示，其中位错

的滑移面与Ｚ轴垂直，滑移方向为Ｙ 轴方向，位错的伯氏矢量为ｂ。
当一个位错扫过滑移面之后，小晶体元上、下两部分相对滑移了ｂ距离，产生的切应变为：
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εｉ ＝ ｂｄｚ
（３．６３）

　　如果Ｎ 个位错同时滑移，第ｉ个位错扫过的面积为Ｓｉ时，则它所引起的变形量为：

δｉ ＝ Ｓｉ
ｄｘ·ｄｙ

·ｂ （３．６４）

　　则Ｎ 个位错引起的总变形量δ为：

δ＝
∑
Ｎ

ｉ＝１
Ｓｉ

ｄｘ·ｄｙ
·ｂ （３．６５）

　　设滑移面上位错线的平均长度为ｌ，当位错移动的平均距离为Δｙ时，Ｎ 个位错扫过的总

面积为∑
Ｎ

ｉ＝１
Ｓｉ ＝Ｎｌ·Δｙ，则它们引起的晶体总变形量为：

δ＝
∑
Ｎ

ｉ＝１
Ｓｉ

ｄｘ·ｄｙ
·ｂ＝Ｎｌ

·Δｙ
ｄｘ·ｄｙ

·ｂ （３．６６）

　　总的切应变为：

ε＝ δｄｚ＝
Ｎｌ·Δｙ

ｄｘ·ｄｙ·ｄｚ
·ｂ＝ρ·Δｙ·ｂ （３．６７）

式中　ρ———位错密度（即单位体积位错线的总长度）。
此式将宏观的塑性变形量与位错密度和位错运动的平均距离定量地联系起来。
式（３．６７）两边对时间求导，可得出晶体宏观上的切应变速率ε与位错滑移的平均速度珔ｖ

（可以利用实验方法如腐蚀坑法测出）之间的关系：
ε＝ρｂ珔ｖ （３．６８）

　　（４）位错滑移的晶格阻力———派纳力（ＰｅｉｅｒｌｓＮａｂａｒｒｏＳｔｒｅｓｓ）
在实际晶体中，位错滑移会遇到多种阻力，其中最基本的固有的阻力是晶格（点阵）阻力。

因为位错中心存在着极大的畸变，当位错滑移时，必然要伴随着点阵原子的重新排列，这就需
要克服一定的能垒。这种能垒来源于位错滑移时，其核心区原子组态发生周期性变化，引起位
错核心能量（即错排能）周期性变化的结果。这种因晶格周期性而产生的阻力称为点阵阻力。
派尔斯（Ｐｅｉｅｒｌｓ）和纳巴罗（Ｎａｂａｒｒｏ）计算了单位长度位错线用法时的晶格阻力。

派尔斯和纳巴罗考虑了单位长度位错线附近，滑移面上（Ａ层）、下（Ｂ层）两层原子面上各
原子偏离平衡位置时势能的增加，求出位错的总的错排能为：

ＷＡＢ ＝ Ｇｂ２
４π（１－ν）

１＋２ｅｘｐ －４πξ（ ）ｂ
·ｃｏｓ（４πα［ ］） （３．６９）

式中　２ξ———位错宽度；

　α———表示位错位置的系数，以αｂ表示位错中心到等同位置的距离（因为位错中心原子
畸变严重，其间距与伯氏矢量ｂ不完全相等）。

式（３．６９）包括两项：

第一项：Ｗ （１）
ＡＢ＝

Ｇｂ２
４π（１－ν）

，数值上相当于弹性应变能Ｗｅｌ的１／１０。它占错排能的主要部

分，但与位置无关。
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第二项：Ｗ （２）
ＡＢ＝ Ｇｂ２

４π（１－ν）
·２ｅｘｐ －４πξ（ ）ｂ

·ｃｏｓ（４πα），大约为弹性应变能Ｗｅｌ的１／１０００，数

值上虽小，但它是α的周期函数，反映出位错线在晶格中运动时引起的能量起伏。这是位错运
动时受到点阵阻力的来源。

由于ｆ＝－
ＷＡＢ

（αｂ）＝
２Ｇｂ
１－ν

·ｅｘｐ －４πξ（ ）ｂ
·ｓｉｎ（４πα），（注意：求导时作了恒等变换，即

ｃｏｓ（４πα）＝ｃｏｓ４πｂ
（αｂ［ ］）。）

当ｓｉｎ（４πα）＝１时，ｆ取得极大值，由此可求得单位长度位错滑移所需的临界切应力（即
派纳力）为：

σＰ－Ｎ ＝ｆｍａｘｂ ＝ ２Ｇ
１－ν

·ｅｘｐ －４πξ（ ）ｂ ＝ ２Ｇ
１－ν

·ｅｘｐ － ２πｄ
（１－ν）［ ］ｂ （３．７０）

式中　ｄ———滑移面的面间距；

　ｂ———滑移方向的原子间距，即伯氏矢量；

　 ｄ
１－ν＝２ξ

———位错宽度。

图３．３０　刃位错核心区原子位移与位错宽度

位错宽度２ξ是通过下列方式规定的：ｘ＝±∞，

位错两侧原子的最大位移ｕ（ｘ）＝±ｂ４
；ｘ＝±ξ时，

ｕ（ｘ）＝±ｂ８
，这时滑移面上的原子错排等于最大错

排的一半，如图３．３０所示。可以认为，从位错中心
沿滑移面两侧±ξ范围内是原子严重错排区，即以此

定义为位错宽度。对一般金属，ν＝１３
，则２ξ＝１．５ｄ，这说明位错的宽度是很窄的。

通过对式（３．７０）的分析可以得出如下结论：

① 派纳力σＰ－Ｎ随位错宽度（２ξ）呈指数规律敏感地变化，而位错宽度又与键合性质密切

相关。对于共价键和离子键晶体而言，其位错宽度小，σＰ－Ｎ大，晶体表现出硬而脆的性质。

② 位错滑移的晶格阻力即位错滑移的开动力，而位错滑移的开动力与晶体开始宏观塑性

变形相对应，故派纳力本质上就是晶体开始滑移的临界分切应力（或实际强度）τｃ，尽管二者
在数值上会有差异。

③ 晶体结构中密排面的面间距ｄ大，密排方向的伯氏矢量ｂ小，据此可以预期ｂ／ｄ为最
小时，σＰ－Ｎ也最小，滑移将沿此系统进行。这一判据与大量实验事实相符合。

④ 晶体结构类型不同时，其位错宽度（２ξ）也不同，σＰ－Ｎ会有较大差异。一般ＢＣＣ（体心

立方）金属的２ξ比ＦＣＣ（面心立方）金属小得多，故ＢＣＣ金属的τｃ必然比ＦＣＣ金属大得多。

⑤ 温度越高，剪切模量Ｇ越小，故σＰ－Ｎ也越小。如果位错宽度越小，则同样的温度变化

引起的σＰ－Ｎ变化越大，或者说，晶体的强度随温度变化越急剧，这可能是ＢＣＣ晶体具有确定
的塑性脆性转变温度的原因之一（另一个原因是柯垂尔气团（ＣｏｔｔｒｅｌｌＡｔｍｏｓｐｈｅｒｅ）对位错的
钉扎作用随温度变化而急剧变化）。

式（３．７０）的应用：根据式（３．７０）估计，当ｄ＝ｂ时，若ν＝０．３～０．３５，则σＰ－Ｎ≈１０－４Ｇ，远低
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于理论切变强度（σ≈１３０Ｇ
），而与实测值接近，说明位错滑移是容易进行的。除了点阵阻力以

外，晶体中各种缺陷，如点缺陷、其他位错、晶界和第二相质点等，对位错运动也会产生阻力。
提高金属抵抗塑性变形的能力，就是合理地利用这些因素，给位错运动设置障碍作为主要手
段。

３．３．５．２　位错的攀移
位错攀移是指在热缺陷或外力作用下，位错线在垂直其滑移面方向上的运动，


结果导致晶

体中空位或间隙质点的增殖或减少


。刃位错除了滑移外，还可进行攀移运动。攀移的实质是
多余半原子面的伸长或缩短。螺位错没有多余半原子面，故无攀移运动。图３．３１示意出位错
的攀移情况。

图３．３１　刃位错攀移示意图
（ａ）正攀移（半原子面缩短）；（ｂ）未攀移；（ｃ）负攀移（半原子面伸长）

位错攀移是靠原子或空位的转移来实现的。当原子从多余半原子面下端转移到别处去，
或空位从别处转移到半原子面下端时，位错线便向上攀移，即正攀移；反之，当原子从别处转移
到多余半原子面下端，或空位从这里转移到别处去时，位错线就向下攀移，即负攀移。攀移矢
量大小等于滑移面的面间距。

图３．３２　刃位错台阶式攀移

由于位错攀移需要物质的扩散，因此，不可能整条位错线同
时攀移，只能一段一段（或者一个、几个原子）地逐段进行。这样，
位错线在攀移过程中就会变成折线，出现割阶（Ｃ′Ｃ），如图３．３２
所示。图中刃位错ＡＢ的一段ＡＣ，从滑移面１向上攀移到滑移
面２上，使位错线变成了折线Ａ′Ｃ′ＣＢ。随着攀移的进行，Ｃ′Ｃ 沿
着位错线逐渐向Ｂ′Ｂ 运动，直到它移过整条位错线时，位错线ＡＢ
才完成一个矢量的攀移，到达Ａ′Ｂ′。

位错的攀移力（使位错发生攀移运动的力）包括两部分：（１）

化学攀移力Ｆｓ，是指不平衡空位浓度施加给位错攀移的驱动力。（２）弹性攀移力Ｆｃ，是指作
用于半原子面上的正应力分量作用下，刃位错所受的力。其中压应力能促进正攀移，拉应力则
可促进负攀移。

位错攀移的激活能Ｕｃ由割阶形成的激活能Ｕｊ 及空位的扩散活化能Ｕｄ 两部分所组成。
若晶体经过大量塑性变形，因位错交割已形成大量割阶，则Ｕｃ＝Ｕｄ。一般Ｕｊ＝１ｅＶ，而Ｕｄ 较

大，如对αＦｅ，Ｕｄ＝２．５ｅＶ，室温时ｋＴ≈０．０２６ｅＶ，由此可见，在常温下位错靠热激活来攀移是
很困难的。但是，在许多高温过程如蠕变、回复、单晶拉制中，攀移却起着重要作用。例如，经
塑性变形的晶体，位错无规则地分布在滑移面上，但若加热到一定温度，这些位错会通过攀移
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离开原来的滑移面，在位错之间的相互作用下沿纵向排列起来，从而消除大部分的内应力。所
以，位错攀移在低温下是难以进行的，只有在高温下才能发生。

在单晶生长中常利用位错攀移来消灭空位。如拉制单晶硅时，首先高速拉制，使单晶中的
空位过饱和，然后使生长的单晶逐渐变细，则多余半原子面与空位不断交换而逐渐退出晶体。

位错攀移运动已通过许多实验得到证实。例如，通过薄膜透射电镜观察淬火金属的热回
复过程时发现，原来淬火时由空位聚集成片并崩塌所形成的位错环逐步缩小，最终消失。这种
位错环由刃位错所组成，其伯氏矢量垂直于位错环所在的平面，只能在垂直于环的柱面上滑
移，称为棱柱位错环。这种位错环在环所在的平面上只能攀移，因此环半径的收缩可以肯定是
位错的攀移过程。

３．３．５．３　位错运动与晶体体积的关系———保守运动与非保守运动
位错运动会导致晶体变形，但不是所有的位错运动都能引起晶体的体积变化。
设有一个伯氏矢量为ｂ、长度为ｄｌ的位错，在法向为ｎ的晶面上扫过ｄｓ距离之后，可能引

起的体积变化ΔＶ 为

ΔＶ ＝ｎ·ｂ·ｄｌ·ｄｓ （３．７１）

　　当ｂ在ｎ方向无分量，即ｂ与ｎ垂直时，ｎ·ｂ＝０，此时，ΔＶ＝０，
位错运动不引起晶体体积

的变化，


这类运动称为位错的保守运动，位错的滑移运动属于这种情况。如图３．３３（ａ）所示。
如果ｂ在ｎ方向有分量，即ｎ·ｂ≠０，则ΔＶ≠０，此时位错运动会引起晶体的体积变化，

这

类运动称为位错的非保守运动


。位错攀移时，ｂ与滑移面的法线ｎ平行，ｎ·ｂ≠０，因此为非保
守运动。如图３．３３（ｂ）所示。

图３．３３　位错运动对晶体体积的影响
（ａ）刃位错滑移ΔＶ＝０；（ｂ）刃位错攀移ΔＶ＝ｂ·ｄｌ·ｄｓ

３．３．６　位错所受的力

当外力作用于晶体时，外力会通过晶体传递到位错上，同样，晶体中其他缺陷产生的内应
力也会传递到位错上，即位错会受到力的作用。正是由于这种力的存在，位错才有可能运动，
才有可能发生相互反应。

３．３．６．１　外力场作用在位错上的力
从力学观点来看，当系统中的一个质点移动距离ｄｘ时，系统的位能增加ｄＵ，则有力Ｆｘ＝

－Ｕｘ
沿ｘ方向作用在这个质点上。若单位长度位错线移动ｄｘ时，系统势能变化为ｄＥ，则定
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义此段位错受力为ｆ＝－Ｅｘ
。

外加应力作用于晶体时，位错便沿其法线方向运动，若把位错看作一个实体，其运动意味
着是受“力”作用的结果。此力垂直作用在位错线上，称为外加力场作用在位错线上的力，以单
位长度位错线上的作用力来表示。这个观念的物理基础是含有位错的系统的位能一般与这个
位错的位置有关。

通常采用“同位功”法则（亦称虚功原理）来确定外力场中位错所受的力，其依据是外力使
晶体滑移所作的功等于位错线受“力”运动所作的功。

（１）外加切应力作用在位错上的力———滑移力
假设晶体中有长为ｌ的直刃位错，在切应力（作用下滑移了ｄｓ的距离，如图３．３４所示。

这段位错运动的结果，使晶体中的面积沿滑移面产生了滑移，其滑移量为ｂ，因此，切应力对晶
体所作的功为：

Ｗ ＝τ（ｌ·ｄｓ）·ｂ

图３．３４　刃位错所受的力

　　另一方面，位错的移动可以想象是受了力Ｆ的作用，使其移动了ｄｓ，则此力使位错移动所
作的功为：

Ｗ′＝Ｆ·ｄｓ
　　这两种功应相等，即

Ｆ＝ｌ·τｂ
则单位长度位错线所受的力为

ｆ＝ Ｆｌ ＝τｂ
（３．７２）

　　对于螺位错（见图３．３５），可以得到与式（３．７２）相同的结果。

图３．３５　螺位错所受的力

由此可见，外加切应力τ沿滑移面的ｂ方向作用时，相当于位错线受到力ｆ的作用，其大
小为τｂ，方向处处与位错线垂直并指向未滑移区。由于同一位错线上各点的伯氏矢量的模ｂ
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图３．３６　刃位错的攀移力

相同，所以当外加切应力均匀作用于晶体上时，位错线上各点所受
的力是相同的。

（２）正应力作用在位错上的力———攀移力
如果在伯氏矢量ｂ方向上作用一正应力分量σ，显然位错不会

沿滑移面滑移，但对刃位错而言，它可以在垂直于滑移面的方向移
动，即发生攀移，如图３．３６所示。此时单位长度位错线所受的力为

ｆｃｌｉｍｂ＝－１ｌ
Ｅ
（ ）ｙ ＝－１ｌ

·σ（ｌ·ｄｙ）ｂ
ｄｙ ＝－σｂ （３．７３）

式中负号表示σ为拉应力时，ｆｃ指向下；而σ为压应力时，则ｆｃ指向
上。

（３）一般应力场σｉｊ对位错的作用力
如果位错线处在一般应力场σｉｊ中，假设位错线的取向为Ｚ轴的正向，Ｙ 轴垂直于滑移面，

即ｂ在ｘｏｚ平面上，如图３．３７所示。这时，６个应力分量中只有σｙｘ、σｘｘ对刃位错分量ｂｘ 有作
用，σｙｚ、σｘｚ对螺位错分量ｂｚ 有作用，可以算出位错线所受的力为：

ｆ＝ ［（ｆｘ）ｅ＋（ｆｘ）ｓ］ｉ＋［（ｆｙ）ｅ＋（ｆｙ）ｓ］ｊ
＝ （σｙｘｂｘ＋σｙｚｂｚ）ｉ－（σｘｘｂｘ＋σｘｚｂｚ）ｊ （３．７４）

图３．３７　建立式（３．７４）时任意选取的位错组态

　　在更一般的情况下，任意形状的混合位错，在复杂的应力状态（即应力分量均为坐标的函
数）σｉｊ下，位错的各段线元受力可能不相同，且是位置的函数。但每段线元所受的力总是和该
段线元垂直，并且可以分解为两个分量，一个使线元滑移，一个使线元攀移。

图３．３８　任意位错线︵ＥＦ在σｉｊ
作用下的受力分析

设位错线︵ＥＦ是任意曲线，其伯氏矢量为ｂ，如图３．３８所示。
取其线元ｄｌ，在应力场σｉｊ作用下，移动了ｄｓ，扫过的面积为（ｄｌ×
ｄｓ），位错扫过该面时，面的两侧产生相对位移ｂ，因此，应力场所
作的功等于该面上所受的力乘以位移量ｂ，即

ｄＷ ＝ ［σｉｊ·（ｄｌ×ｄｓ）］·ｂ＝ ［（ｂ·σｉｊ）×ｄｌ］·ｄｓ
＝ ［（σｉｊ·ｂ）×ｄｌ］·ｄｓ

　　另一方面，此功也可以看作是位错线受力ｄＦ作用后位移ｄｓ
所作的功，即ｄＷ＝ｄＦ·ｄｓ，所以有，ｄＦ＝（σｉｊ·ｂ）×ｄｌ，则单位长
度位错线上所受的力ｆ为

ｆ＝ｄＦｄｌ＝
（σｉｊ·ｂ）×ζ

·８２１· ３　晶体结构缺陷



　　由于σｉｊ是二阶张量，故上式也可以写成

ｆ＝ｄＦｄｌ＝
（σｉｊ·ｂ）×ζ＝

σｘｘ σｘｙ σｘｚ
σｙｘ σｙｙ σｙｚ
σｚｘ σｚｙ σ

烄

烆

烌

烎ｚｚ

ｂｘ
ｂｙ
ｂ

烄

烆

烌

烎ｚ
×ζ＝

ｉ ｊ ｋ
Ｍｘ Ｍｙ Ｍｚ

ζｘ ζｙ ζｚ

（３．７５）

式中　

Ｍｘ＝σｘｘｂｘ＋σｘｙｂｙ＋σｘｚｂｚ
Ｍｙ＝σｙｘｂｘ＋σｙｙｂｙ＋σｙｚｂｚ
Ｍｚ＝σｚｘｂｘ＋σｚｙｂｙ＋σｚｚｂ
烅
烄

烆 ｚ

；ζｘ、ζｙ、ζｚ 是位错线的单位矢量ζ在坐标轴上的投影；ｂｘ、ｂｙ、

ｂｚ 是伯氏矢量ｂ在坐标轴上的投影。
式（３．７５）即位错受力的普遍公式，也称为ＰｅａｃｈＫｏｅｈｌｅｒ公式。式中的ｆ是应力场σｉｊ作

用在所论线元ｄｌ处单位长度位错线上的总力，它可以分解为沿坐标轴方向的三个分量ｆｘ、

ｆｙ、ｆｚ，也可以分解为引起位错滑移的分量ｆｇ 和引起位错攀移的分量ｆｃ。

若滑移面法线的单位矢量为ｅｅ＝ ｂ×ζ｜ｂ×ζ（ ）｜ ，则垂直于滑移面的攀移力为：
ｆｃ ＝ （ｆ·ｅ）ｅ （３．７６）

　　滑移面上的滑移力为：

ｆｇ ＝ｆ－（ｆ·ｅ）·ｅ＝ ［（σｉｊ·ｂ）·ｅ］（ｅ×ζ） （３．７７）
即滑移力大小为（σｉｊ·ｂ）·ｅ，方向为（ｅ×ζ）。

若直位错线放在Ｚ轴，则ζｘ＝ζｙ＝０，ζｚ＝１；Ｙ 轴垂直于滑移面，则ｂｙ＝０。将这些条件代
入式（３．７５）即可得到式（３．７４）。

３．３．６．２　位错的线张力
由于位错具有应变能，所以位错线有尽量缩短长度或自动变直的趋势，这表明存在一个沿

着位错线作用的力，此力即位错的线张力（Ｔ）。线张力是一种组态力，


定义为使位错线增加单

位长度所需要的能量，


所以线张力在数值上等于单位长度位错线的应变能，即：

Ｔ＝Ｗ ＝αＧｂ２

　　对于直线位错，取α＝１；对弯曲位错，取α＝１２
。

外加切应力τ作用在长度为ｄｓ的位错线上，使位错线变为曲率半径为Ｒ的曲线，此时位
错线受到的滑移力Ｆｄ＝τｂ·ｄｓ，而位错线张力将产生一恢复力Ｆ′，力图使位错线变直，二者达

成平衡时，Ｆｄ＝Ｆ′＝２Ｔｓｉｎｄθ２
，如图３．３９所示。

图３．３９　位错弯曲时因线张力引起的阻力

由于ｄｓ＝Ｒ·ｄθ，当ｄθ很小时，ｓｉｎｄθ２≈
ｄθ
２
，所以，τｂ·ｄｓ＝Ｔ·ｄｓＲ

，于是，
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τ＝ ＴｂＲ ＝
Ｇｂ
２Ｒ　　

∵　Ｔ≈Ｇｂ
２（ ）２ （３．７８）

　　式（３．７８）表明，使位错弯曲所需的切应力与位错的曲率半径Ｒ成反比，即曲率半径越小，
则要求与之平衡的切应力越大。这个结论在分析位错的弗兰克瑞德（ＦｒａｎｋＲｅａｄ）增殖机理
时会用到。

３．３．６．３　位错间的相互作用力
从能量观点来看，两个位错之间相互作用时，根据情况不同，或者排斥或者吸引，其趋势是

降低总的弹性应变能。因为位错周围存在应力场与应变能，故任何一个位错周围的应力场都
会对其附近的其他位错产生作用，即两个位错之间存在相互作用力。作用力的大小可通过式
（３．７５）来计算。

（１）两个平行螺位错之间的交互作用力
设两条位错线的正向平行于Ｚ轴，伯氏矢量为ｂ１的螺位错在Ｚ轴上，ｂ２的螺位错在距原

点（ｘ，ｙ）的坐标处，见图３．４０，根据式（３．７５）有

ｆ＝ （σ１·ｂ２）×ζ２＝

０ ０ σｘｚ′
０ ０ σｙｚ′

σｚｘ′ σｚｙ′

烄

烆

烌

烎０

０
０
ｂ

烄

烆

烌

烎２
×（０　０　１）

＝

ｉ ｊ ｋ
σｘｚ′ｂ２ σｙｚ′ｂ２ ０
０ ０ １

＝σｙｚ′·ｂ２·ｉ－σｘｚ′·ｂ２·ｊ

图３．４０　平行螺位错间的相互作用 图３．４１　两个平行刃位错间的作用力

　　所以

ｆｘ ＝σｙｚ′·ｂ２＝
Ｇｂ１ｂ２
２π

· ｘ
ｘ２＋ｙ２

ｆｙ ＝－σｘｚ′·ｂ２＝
Ｇｂ１ｂ２
２π

· ｙ
ｘ２＋ｙ

烍

烌

烎２

（３．７９）

　　在圆柱坐标下

ｆｒ ＝σ１·ｂ２＝σθｚ·ｂ２＝
Ｇｂ１ｂ２
２πｒ

（３．８０）

　　（２）两个平行的刃位错间的交互作用力
设位错１位于原点，其正向为Ｚ轴，滑移面法线为Ｙ 轴（即ｂ１在ＸＯＺ平面内），位错２在

（ｘ，ｙ）处，见图３．４１，则位错２受位错１应力场的作用力为
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ｆ＝ （σ１·ｂ２）×ζ２＝
σｘｘ′ σｘｙ′ ０

σｙｘ′ σｙｙ′ ０
０ ０ σｚｚ

烄

烆

烌

烎′

ｂ２烄

烆

烌

烎

０
０
×（０　０　１）

＝

ｉ ｊ ｋ
σｘｘ′ｂ２ σｙｘ′ｂ２ ０
０ ０ １

＝σｙｘ′·ｂ２·ｉ－σｘｘ′·ｂ２·ｊ （３．８１）

　　由此可得

ｆｘ ＝σｙｘ′·ｂ２＝ Ｇｂ１ｂ２
２π（１－ν）

·ｘ（ｘ
２－ｙ２）

（ｘ２＋ｙ２）２
（３．８２）

ｆｙ ＝－σｘｘ′·ｂ２＝ Ｇｂ１ｂ２
２π（１－ν）

·ｙ（３ｘ
２＋ｙ２）

（ｘ２＋ｙ２）２
（３．８３）

　　根据式（３．８２）和式（３．８３）即可分析位错２处于不同位置（ｘ，ｙ）时的受力状态。其中ｆｘ
是作用在与Ｘ 轴平行的滑移面上使位错２滑移的力，ｆｘ 随ｘ的变化可表示为：

ｆｘ ＝－ Ｇｂ１ｂ２
２π（１－ｖ）ｙ

·
ｘ
ｙ
１－ｘ

２

ｙ（ ）２
１＋ｘ

２

ｙ（ ）２ ２

　　若ｆｘ 的单位取为
Ｇｂ１ｂ２

２π（１－ν）ｙ
，横坐标以ｘ

ｙ
为单位，所得曲线如图３．４２所示。ｙ是位错１

和位错２的滑移面间的距离；ｘ是位错间的水平距离，图中是以ｙ作长度单位来表示的。图中
实线表示两个同号位错间的作用力，虚线表示两个异号位错间的作用力。（ｆｘ 的单位为

Ｇｂ１ｂ２
２π（１－ν）ｙ

）。

图３．４２　两个平行刃位错间平行于伯氏矢量方向的作用力ｆｘ
分析式（３．８２）可得：

① 当ｘ＝０时，ｆｘ＝０，表明位错２位于Ｙ 轴上时，没有使它滑移的力；当位错２稍微偏离
Ｙ 轴，即ｘ≠０，｜ｘ｜＜｜ｙ｜时，ｆｘ＜０，两位错相互吸引，使其又回到Ｙ 轴上去。同号位错处于这
种相对位置时，是最稳定的状态。由于此原因，晶体中的刃位错倾向于垂直其滑移面方向定向
排列，从而形成晶体中的小角度晶界结构。

② 当ｘ＝±ｙ时，滑移力ｆｘ 亦为零，即位错２处于ＸＹ 坐标的４５°线上时，应力场没有使
其滑移的力。但当它稍微偏离此位置，即｜ｘ｜≠｜ｙ｜时，便有ｆｘ≠０，此力会使位错２靠近或远
离位错１。位错２的这种状态称为亚稳状态。
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③ 当｜ｘ｜＞｜ｙ｜时，即位错２处于图３．４３中的Ⅰ、Ⅱ区时，同号位错相斥（图３．４３（ａ）所
示），异号位错相吸（图３．４３（ｂ）所示）；当｜ｘ｜＜｜ｙ｜时，即位错２处于图３．４３中的Ⅲ、Ⅳ区时，
同号位错相吸（图３．４３（ａ）），异号位错相斥（图３．４３（ｂ））；当｜ｘ｜＝｜ｙ｜时，同号位错处于亚稳
状态，异号位错处于稳定状态。ｘ＝０时，情况与上述相反。

图３．４３　相互平行的两个刃位错间的作用力
（ａ）同号位错；（ｂ）异号位错

关于攀移力ｆｙ，由式（３．８３）可知，它与ｙ同号，故两位错因对方应力场所产生的攀移力是
指向外的，即沿Ｙ 轴方向两同号位错总是相互排斥的。

（３）任意两根平行位错间的相互作用力
设位错１的伯氏矢量ｂ＝ｂｘｉ＋ｂｙｊ＋ｂｚｋ，位错２的伯氏矢量ｂ′＝ｂｘ′ｉ＋ｂｙ′ｊ＋ｂｚ′ｋ。两根位

错都平行于Ｚ轴，距离为ｒ，两位错间的径向矢量ｒ和Ｘ 轴的夹角为θ。由式（３．７５）可计算出
它们之间的作用力为：

Ｆ＝ Ｇ
２π（１－ν）ｒ

｛ｃｏｓθ［（１－ν）ｂｚｂｚ′＋ｂｘｂｘ′（１－２ｓｉｎ２θ）＋ｂｙｂｙ′（１＋２ｓｉｎ２θ）］　　　　

　＋ｓｉｎθ（ｂｘｂｙ′＋ｂｙｂｘ′）（１－２ｓｉｎ２θ）｝ｉ＋ Ｇ
２π（１－ν）ｒ

｛ｓｉｎθ［（１－ν）ｂｚｂｚ′＋

　ｂｘｂｘ′（１＋２ｃｏｓ２θ）＋ｂｙｂｙ′（１－２ｓｉｎ２θ）］－ｃｏｓθ（ｂｘｂｙ′＋ｂｙｂｘ′）（１－２ｓｉｎ２θ）｝ｊ （３．８４）

　　关于处理方法的说明：上述问题还可以采用另一种方法来处理，即分别将两个位错分解为
刃型及螺型分量，再分别计算它们之间的作用力，最后叠加起来就得到总的作用力。也可以从
能量关系考虑得到两位错是吸引还是排斥的大致判据：设想将两根位错线合并为一根，合并后

的伯氏矢量为ｂ＝ｂ１＋ｂ２。由于位错线的能量正比于ｂ２，因此，如果ｂ１和ｂ２之夹角小于π２
，则

ｂ２＞ｂ２１＋ｂ２２，合并后能量增加，故两位错间的相互作用是排斥的；如果ｂ１ 和ｂ２ 之夹角大于π２
，

则ｂ２＜ｂ２２＋ｂ２２，两位错间产生相互吸引。
（４）其他情况下位错之间的相互作用力
根据类似方法可以求出两个相互垂直的螺位错之间的作用力，结果表明，作用力只与晶体

的弹性模量Ｇ和位错的伯氏矢量的模ｂ有关，而与它们之间的距离ｒ无关。
分析两个相互垂直的螺位错和刃位错间的作用力，结果表明，其作用力在任何情况下都为

零，只是它们之间彼此形成一个力偶，使它们各自在自己所在晶面上发生扭曲。

·２３１· ３　晶体结构缺陷



３．３．７　位错的反应

由于位错间相互作用力的存在，使得位错之间有可能发生相互转化或相互作用，此即位错
反应。实际晶体中，伯氏矢量较大的位错，往往可分解为伯氏矢量较小的位错。位错能否发生
反应，取决于两个条件：

其一，必须满足伯氏矢量的守恒性，即反应前后各位错的伯氏矢量之和相等，

∑
ｉ
ｂｉ后 ＝∑ｂｉ前

　　其二，必须满足能量条件，即反应后各位错的总能量应低于反应前各位错的总能量，

∑
ｉ
ｂｉ后 ＜∑

ｉ
ｂｉ前

３．３．７．１　两个位错反应合成为一个位错
两个位错在彼此的应力场作用下首先靠近（图３．４４（ａ）），相遇时形成一个节点（图３．４４

（ｂ）），产生反应ｂ１＋ｂ２＝ｂ３。随着反应进行，位错１和位错２的一部分变成位错３，反应完毕，
节点消失，全部变成位错３，这种节点称为不稳定节点。在有些情况下，如在不同滑移面上的
位错反应时，可以形成稳定的位错节点，最终在晶体中形成复杂的位错网络。

图３．４４　位错反应ｂ１＋ｂ２＝ｂ３ 进行过程中的三个阶段的示意图（仅给出位错线的一部分）
（ａ）位错ｂ１和ｂ２的原始状态；（ｂ）位错反应在进行中，产生一个结点；（ｃ）位错ｂ３的最终状态

单位位错在满足上述条件下也可以分解，分解所得的伯氏矢量必小于最近的原子间距，这
种位错沿原子面扫过之后，滑移面上原子不再占有原有位置，而有位移，即会产生错排面。这
种伯氏矢量小于点阵基矢的位错亦称为不全位错（或偏位错）。此时整个组态的能量是不全位
错和错排能之和。对密堆积晶体，如面心立方晶体，当其密排面发生堆垛层错时，如果错排能
很低，单位位错分解为偏位错和层错的组态便可能出现。

３．３．７．２　两个异号刃位错的反应
伯氏矢量相反的平行刃位错，如果它们在同一滑移面上，通过反应而相互抵消，形成完整

结构（图３．４５（ａ））；如果它们在相邻原子面上，则反应后产生一行空位（图３．４５（ｂ））。其他情
况下位错间的反应可以通过它们之间的作用力及能量变化予以分析。

３．３．８　位错与点缺陷的交互作用

晶体中的点缺陷（空位、间隙质点、置换式或间隙式杂质质点等）会使点阵产生畸变，因此
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图３．４５　伯氏矢量相反的两个平行刃位错的反应（Ｃ表示压应力区，Ｔ表示张应力区）
（ａ）同一滑移面上；（ｂ）相邻滑移面上

与位错的应力场之间存在弹性交互作用，使晶体的弹性应变能升高或降低。这种应变能的变
化，称为点缺陷与位错的交互作用能。为了使系统能量最低，点缺陷与位错之间便形成一种特
定的分布，从而对晶体的强度等力学性质产生重要的影响。

分析位错与点缺陷之间的交互作用是一个十分复杂的问题。因为对点缺陷影响最大的是
位错核心区，但连续弹性介质模型不适应于该区。通过简化模型推导出的相关理论，成功地解
释了一些重要现象和晶体强度理论中的重要问题，使关于点缺陷与位错交互作用的理论成为
位错理论中应用最广、发展最快的一个组成部分。

３．３．８．１　刃位错与球对称点缺陷的交互作用能和作用力
为了确定位错与点缺陷的交互作用能及作用力的函数关系，采用球对称模型来简化处理。

该模型有两方面假设。

图３．４６　点缺陷与刃位错的交互作

用（示意出球对称畸变，

应变为ε＝
ｒ１－ｒ０
ｒ０

）

（１）模型

① 假设点缺陷是球对称的，它在晶体中形成的应力场
也是球对称的。球面对称的正应力为静水应力。

② 位错的应力场也简化为静水应力场，即只存在球面
对称的正应力的应力场。因为球面对称的点缺陷与切应力
无作用，所以在分析它与位错的交互作用时，不考虑位错的
切变应力。

螺位错的应力场为纯切应力，它的静水正应力为零，所
以对球对称的点缺陷没有作用，只有刃位错与球对称点缺陷
间有作用。

假设含有一刃位错的晶体为连续弹性介质，在其中挖一

个半径为ｒ０ 的球形空洞，然后在此空洞中引入一个半径为ｒ１ 的小球，此过程相当于将一个溶
质原子引入晶体中的空位，引起的畸变是球形对称的，如图３．４６所示。在此过程中外力反抗
位错应力场所作的功就是位错与点缺陷（溶质原子）的交互作用能。由于位错垂直于球面，故

只有正应力分量σｘｘ、σｙｙ、σｚｚ作功，其平均值为：

Ｐ＝－１３
（σｘｘ ＋σｙｙ＋σｚｚ）

式中　Ｐ———静水压力。
在位移Δｒ后，位错应力场所做的功为

ΔＷ ＝ＰΔＶ

其中ΔＶ 为溶质原子与基体原子的体积差，ΔＶ＝４πｒ２０·Δｒ，由图３．４６知，应变为ε＝
ｒ１－ｒ０
ｒ０
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＝Δｒｒ０
，所以ΔＶ＝４πｒ３０ε。

（２）刃位错与点缺陷的交互作用能与作用力
由于位错的存在，在点缺陷处存在着静水压力，当此处晶体体积变化ΔＶ 时，外力反抗静

水压力所做的功就是弹性能，即点缺陷与位错之间的交互作用能：

Ｅ＝ΔＷ ＝Ｐ·ΔＶ
　　把刃位错的应力场公式（３．５５）代入上式并换成极坐标得：

Ｅ＝ ４３
１＋ν
１－ν

Ｇｂεｒ３０ｓｉｎθｒ ＝Ａｓｉｎθｒ
（３．８５）

式中Ａ＝４３
１＋ν
１－νＧｂεｒ

３
０＝ｃｏｎｓｔ．，Ａ是一个与坐标无关的常数。

上面把溶质原子看成一个刚性球体，如果考虑溶质原子自身的畸变能，则交互作用能修正
为：

Ｅ＝４Ｇｂεｒ３０ｓｉｎθｒ
（３．８６）

图３．４７　正刃位错与点缺陷的

交互作用能和作用力

实线———等能面；虚线———作用力

　　根据式（３．８５）可以作出刃位错附近等能面（等能面
是柱面）的分布，如图３．４７所示。显然图中的Ｅ１＞Ｅ２＞
Ｅ３…。而位错与点缺陷的交互作用力Ｆ＝－

Δ

Ｅ。据此
可以作出力的分布曲线，如图３．４５中的虚线所示。在
垂直于位错线的平面上等势线和力线是正交的。由数
学知识知，势函数Ｅ（ｘ，ｙ）和力函数Ｆ（ｘ，ｙ）是一对共轭
调和函数，它们组成静力场的复势Ｗ＝ｆ（ｚ）＝Ｅ（ｘ，ｙ）

＋ｉＦ（ｘ，ｙ），只要知道了一个函数（如Ｅ（ｘ，ｙ）），就可通
过柯西黎曼方程求出另一个函数（Ｆ（ｘ，ｙ））。

３．３．８．２　位错周围杂质聚集的数学依据———柯垂
尔气团（ＣｏｔｔｒｅｌｌＡｔｍｏｓｐｈｅｒｅ）

（１）位错周围杂质的聚集
分析式（３．８５）可知，当ε＞０（即ｒ１＞ｒ０）时，若０＜θ

＜π，则Ｅ＞０，且θ＝π２
时Ｅ 取极大值；而当π＜θ＜２π

时，Ｅ＜０，且θ＝３π２
时，Ｅ取极小值。从能量观点来看，能量越低，系统越稳定，所以，当比基体

原子大的置换式溶质原子或间隙式溶质原子处于正刃位错的下方（张应力区）时较稳定。反
之，较小的杂质原子倾向于聚集在正刃位错的上方（压应力区）。择优分布在刃位错周围并紧
靠位错线的点缺陷（杂质原子等）便形成所谓的柯垂尔气团（ＣｏｔｔｒｅｌｌＡｔｍｏｓｐｈｅｒｅ）。这种气团
牢固地将位错吸引住（或钉扎住），降低了位错的应变能，增加了位错运动的阻力，使金属晶体
的强度增加。柯垂尔（Ｃｏｔｔｒｅｌｌ）用此规律阐述了溶质强化的原理。

（２）柯垂尔气团与体心立方金属晶体的明显屈服现象
体心立方金属晶体在拉伸试验时存在一个明显的、确定的屈服极限（上屈服极限），在拉伸

应力σ＜σｙ，ｕ时完全是弹性变形，应力应变（σ～ε）曲线为直线；当σ＝σｙ，ｕ时产生明显的塑性变
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图３．４８　ＢＣＣ金属的拉伸曲线

形，且维持变形所需的应力迅速降至下屈服极限σｙ，ｌ。如图３．４８
所示。这种现象即为明显屈服现象。

产生明显屈服现象的原因在于：这些金属中的位错被间隙
式杂质原子（Ｃ、Ｎ、Ｏ等）形成的柯垂尔气团牢固地钉扎住，当σ
＜σｙ，ｕ时位错不能起动，故不会发生塑性变形。只有当σ＝σｙ，ｕ，
应力才足以使位错从柯氏气团中“脱钉”而变成“自由”位错，其
运动便产生了塑性变形。显然脱钉后的“自由”位错在较低的应
力下便可运动，因而屈服值下降到σｙ，ｌ。

（３）柯氏气团与金属晶体的应变时效
如果体心立方金属在拉伸到开始塑性变形后不久（σ＝σｙ，ｌ处）卸载，并停放一段时间后又

重新拉伸，则第二次拉伸的应力应变曲线与Δｔ有关：当Δｔ≈０，即卸载后立即进行第二次拉
伸时，应力应变曲线上没有明显屈服点，屈服强度近似等于σｙ，ｌ，由弹性到塑性变形的转变是
连续的、渐变的。但当Δｔ较大，即卸载后在室温下放置较长时间后再拉伸时，又重新出现明显
屈服点，屈服强度近似于σｙ，ｕ。这表明，由于在室温下放置了一段时间，使金属的强度由σｙ，ｌ增
加到σｙ，ｕ。这种现象称为应变时效。

应变时效亦可以通过柯氏气团来解释：金属在第一次拉伸到塑性变形后，晶体中的位错已
经脱钉。若此时卸载并立即进行第二次拉伸，则由于间隙原子来不及扩散并聚集到位错线上
（室温下扩散很慢），位错仍处于脱钉状态，因而在较低的应力（σｙ，ｌ）下就开始滑移，屈服强度较
低。但是，如果在卸载后放置了很长时间再拉伸，由于间隙原子有足够的时间扩散到位错线附
近形成柯氏气团，位错又被钉扎住，在随后第二次拉伸时，又出现明显屈服现象，屈服强度又升
高到σｙ，ｕ。

由于应变时效与扩散有关，所以，若卸载后处于比室温稍高的温度下，则在较短时间内也
会出现应变时效。

３．３．８．３　位错与非球形对称点缺陷的相互作用
由上述球对称模型的分析知，只有纯切应力场的螺位错与点缺陷间不存在交互作用。实

际上晶体中存在着非球对称的点缺陷。对非球对称的缺陷，纯切应力可以产生与正应力作用
相同的效果，这样的切应力场称为非球对称点缺陷的等效正应力场，如图３．４９所示。

图３．４９　纯切应力场的等效正应力场
图中示意出σ１、σ２分别为压应力和张应力，是纯切应力τ的等效正应力

非球对称点缺陷处于切应力场中时，在某一方向上可能承受压应力，而在另一方向上可能
承受张应力（见图３．４９（ｃ）所示的σ１和σ２）。当这些应力与点缺陷本身的非球对称的应力场可
以相互抵消时，两应力场的作用能为负值，使总应变能降低。在这种情况下，点缺陷与位错相
互吸引，点缺陷偏聚在位错附近；相反，如果等效正应力场与点缺陷的应力场叠加而得到增强，
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即两者的作用能为正值，使总应变能升高时，点缺陷与位错便会相互排斥。

图３．５０　体心立方晶体中间隙原子

引起的非球对称点缺陷

斯诺克（Ｓｎｏｅｋ）根据这个原理阐明了体心立方金属中溶
质原子的分布状态及强化作用。体心立方的αＦｅ中的间隙
原子（Ｃ、Ｎ等）处于扁八面体间隙的中心，显然是非球对称的
点缺陷。如图３．５０所示，间隙原子在［００１］和［００１］方向上
引起的畸变，比在［１１０］和［１１０］方向上引起的畸变要大。如
果位错的等效正应力场恰好使它在［００１］轴向上受拉应力，
在其他两轴向受压应力时，它和位错的作用能Ｅ便为负值，
则点缺陷会被吸引到位错附近。从结构上看，溶质原子在体
心立方晶体中的位置，是有选择余地的。因为同一晶胞的
〈１００〉晶向有［１００］、［０１０］、［００１］三种取向。对于一个位错
的应力场，溶质原子可以选择具有上述取向的间隙，即处于
应力场中〈１００〉晶向受拉应力的间隙中，这是能态最低的地
方。

体心立方晶体中的间隙原子，在有足够激活力的情况下，会偏聚在位错附近，形成包围位
错的溶质原子气团，称为斯诺克气团（ＳｎｏｅｋＡｔｍｏｓｐｈｅｒｅ）。溶于αＦｅ中的碳原子，就形成这
样的气团。气团的浓度与温度成反比，温度越低，偏聚程度越大。在低温下，位错中心的全部
间隙可以被溶质原子所饱和。

刃位错的切应力场对非球对称的点缺陷也有类似的作用。

３．３．８．４　位错与空位的相互作用
位错的存在或运动可以吸引或消除空位，也可以产生空位；同时，空位的聚集也可以形成

位错。
简单密排晶体中的空位属于球对称点缺陷中ε＜０的一种，它会偏聚于刃位错的上侧附

近，以降低那里的应变能。空位与位错作用时，往往聚集于刃位错的上侧，引起位错正攀移。
带割阶的位错运动时，常常会产生空位。

当晶体中的空位浓度较高时，倾向于聚集起来形成空位片。当空位片足够大时，它两边的
原子层会向空位片塌陷，在周围形成位错环，如图３．５１所示。

图３．５１　由空位片形成位错环
（ａ）空位聚集成片；（ｂ）空位片两边晶面塌陷，形成位错环

综上所述，晶体中的点缺陷对位错的组态和运动会产生显著影响，进而影响晶体的力学性
质。点缺陷与位错的相互作用是晶体固溶强化的物理基础。
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３．４　面　缺　陷

面缺陷（ＳｕｒｆａｃｅＤｅｆｅｃｔｓ）是将材料分成若干区域的边界，每个区域内具有相同的晶体结
构，区域之间有不同的取向，如表面、晶界、界面、层错、孪晶面等。晶界（ＧｒａｉｎＢｏｕｎｄａｒｙ）是不
同取向的晶粒之间的界面。根据区域间取向的几何关系不同，界面分为位错界面、孪晶界面和
平移界面。根据界面上质点排列情况不同有共格、半共格和非共格界面。

３．４．１　晶界（位错界面）

位错界面包括亚晶界和小角度晶界等。界面两侧的晶体取向差很小，可以通过相应的点
阵旋转而相互重合。

３．４．１．１　小角度晶界（ＳｍａｌｌＡｎｇｌｅＧｒａｉｎＢｏｕｎｄａｒｙ）
晶界的结构和性质与相邻晶粒的取向差有关，当取向差θ＜θ０（１０°≤θ０≤１５°时，


称为小角

度晶界；θ＞θ０（１０°≤θ０≤１５°）时称为大角度晶界


。多晶材料中常存在大角度晶界，但晶粒内部
的亚晶粒（单晶材料中取向差很小的晶粒称为亚晶粒，亚晶粒之间的界面称为亚晶界，其θ通
常为１～５°）之间则是小角度晶界。根据形成晶界时的操作不同，晶界分为倾斜晶界（Ｔｉｌｔ
Ｂｏｕｎｄａｒｙ）和扭转晶界（ＴｗｉｓｔＢｏｕｎｄａｒｙ），如图３．５２所示。一个晶粒相对于另一个晶粒以平
行于晶界的某轴线旋转一定角度所形成的晶界称为倾斜晶界，以垂直于晶界的某轴线旋转一
定角度而形成的晶界称为扭转晶界。

图３．５２　倾斜晶界与扭转晶界示意图
（ａ）倾斜晶界；（ｂ）扭转晶界

（１）小角度晶界的结构

① 倾斜晶界的结构
（ａ）对称倾斜晶界
最简单的小角度晶界是对称倾斜晶界（ＳｙｍｍｅｔｒｉｃａｌＴｉｌｔＢｏｕｎｄａｒｙ）。图３．５３是简单立

方结构晶体中界面为（１００）面的倾斜晶界在（００１）面上的投影，其两侧晶体的位向差为θ，相当
于相邻晶粒绕［００１］轴反向各自旋转θ／２而成。这时晶界只有一个参数θ。其几何特征是相邻
两晶粒相对于晶界作旋转，转轴在晶界内并与位错线平行。为了填补相邻两个晶粒取向之间
的偏差，使原子的排列尽可能接近原来的完整晶格，每隔几行就插入一片原子。因此，这种晶
界的结构是由一系列平行等距离排列的同号刃位错所构成。位错间距离Ｄ、伯氏矢量ｂ与取
向差θ之间满足下列关系
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ｓｉｎθ２ ＝

ｂ
２
Ｄ
；　　Ｄ＝ ｂ

２ｓｉｎθ２

≈ ｂθ
（３．８７）

　　由上式知，当θ小时，位错间距较大，若ｂ＝０．２５ｎｍ，θ＝１°，则Ｄ＝１４ｎｍ；若θ＞１０°，则位错
间距太近，位错模型不再适应。

在高温下生长或充分退火的晶体中常存在着倾斜晶界，倾斜晶界是位错滑移和攀移运动
所形成的一种平衡组态。在其形成过程中，由于位错的长程应力场相互抵消，是一个能量降低
过程，因此倾斜晶界形成后很难消除。由于倾斜晶界的界面能比一般的晶界低，因此，倾斜晶
界即小角度晶界就不能有效地阻止位错的滑移。因而对晶体的力学性质和光学性质有较大影
响。要消除晶体中的小角度晶界，工艺上必须控制位错的形成。

（ｂ）不对称倾斜晶界
如果倾斜晶界的界面不是（１００）面，而是绕［００１］轴旋转角度φ的任意面，如图３．５３（ｂ）所

示，这时相邻两晶粒的取向差仍是很小的θ角，但界面两侧晶粒是不对称的，界面与左侧晶粒

［１００］轴向夹角为（φ－
θ
２
），与右侧晶粒的［１００］成（φ＋

θ
２
），因此要由φ、θ两个参数来规定。此

时晶界的结构由两组相互垂直的刃位错所组成。沿界面ＡＣ单位距离中两种位错的数目分别
为：

ρｖ ＝
ＥＣ－ＡＢ
ｂｖ·ＡＣ ＝ １ｂｖ

ｃｏｓφ－
θ（ ）２ －ｃｏｓφ＋

θ（ ）［ ］２

＝ ２ｂｖ
ｓｉｎθ２ｓｉｎφ≈

θ
ｂｖ
ｓｉｎφ （３．８８）

ρｈ ＝
ＣＢ－ＡＥ
ｂｈ·ＡＣ ＝ １ｂｈ

ｓｉｎφ＋
θ（ ）２ －ｓｉｎφ－

θ（ ）［ ］２

＝ ２ｂｈ
ｓｉｎθ２ｃｏｓφ≈

θ
ｂｈ
ｃｏｓφ

式中ρｖ、ρｈ 分别代表垂直及水平方向的位错“⊥”、“├”的数目，则两组位错各自的间距（ρ倒
数）分别为：

Ｄｖ ＝ １
ρｖ
＝ ｂｖ
θｓｉｎφ

Ｄｈ ＝ １
ρｈ
＝ ｂｈ
θｃｏｓ

烍

烌

烎φ

（３．８９）

　　② 扭转晶界的结构
如果晶粒２绕垂直于界面的旋转轴相对于晶粒１旋转θ角，便形成扭转晶界（图３．５２

（ｂ）），此时晶界只有一个参数θ。简单立方晶粒之间的扭转晶界如图３．５４所示。图中（００１）晶
面是共同的晶面，这种晶界是由两组相互垂直的螺位错构成的网络，是一种低能量的位错组
态。当晶粒在某晶面上发生扭转后，为了降低原子错排引起的能量增加，晶面内的原子会适当
位移以确保尽可能多的原子恢复到平衡位置（此即结构弛豫），最后形成两组相互垂直分布的
螺位错。两组螺位错相交处（即严重错排区）就是扭转晶界所在处。网络的间距Ｄ 也满足关

系式：Ｄ＝ｂθ
。

单纯的倾斜晶界和扭转晶界是小角度晶界的两种简单形式，对于一般的小角度晶界，其旋
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图３．５３　倾斜晶界的结构
（ａ）对称倾斜晶界；（ｂ）不对称倾斜晶界

图３．５４　扭转晶界的结构
（ａ）简单立方晶体扭转晶界的结构；（ｂ）螺位错组成的扭转晶界
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转轴和界面可以有任意的取向关系，因此可以推想它将由刃位错、螺位错或混合位错组成的二
维位错网所组成。

（２）对称倾斜小角度晶界的应变能
小角度晶界的位错模型能否成立，不仅取决于它能否给出晶粒取向差的几何关系，还要看

这组位错之间沿滑移面有无切应力作用以及应变能的大小。显然，只有位错彼此之间无切应
力作用，其周围又无长程应力，即应变能较低的位错组态，才是稳定的晶界结构的位错模型。

在上述前提下，倾斜晶界的界面能基本上由位错的应变能所构成。已知单位长度刃位错
的能量为：

Ｇｂ２

４π（１－ν）
ｌｎｒｒ０＋Ｅｃ

式中　ｒ———位错产生的弹性畸变影响所及的距离；

　ｒ０———位错核心区的半径；

　Ｅｃ———位错核心的能量。
根据位错应力场的性质，形成倾斜晶界时，在与晶界距离大于Ｄ 的区域，各位错产生的应

力场将相互抵消，故可取ｒ＝Ｄ；另一方面，在垂直于位错线方向的单位长度中，位错数为１Ｄ＝

θ
ｂ
，因此如果取ｒ０＝ｂ，则单位面积对称倾斜晶界的界面能为：

Ｅ＝ Ｇｂθ
４π（１－ν）

ｌｎ１
θ＋

θ
ｂＥｃ ＝Ｅ０θ

（Ａ－ｌｎθ） （３．９０）

式中：Ｅ０＝ Ｇｂ
４π（１－ν）

，Ａ＝４π
（１－ν）Ｅｃ
Ｇｂ２

图３．５５　ＦｅＳｉ合金倾斜晶界

界面能与θ的关系

若作Ｅ～θ曲线，在θ＝θｍ 处有一极大值，此时ｄＥｄθ＝

Ｅ０（Ａ－ｌｎθ－１）＝０，由此可得：Ａ＝１＋ｌｎθｍ，极大值 Ｅｍ＝
θｍＥ０。结合式（３．９０）可得：

Ｅ
Ｅｍ
＝θθｍ

１－ｌｎθθ（ ）ｍ （３．９１）

　　界面能与θ的关系如图３．５５所示，图中小圆圈为实测
值。由图可见在１５°～２０°以内实验值与理论计算值的变化趋
势一致，而在５°～６°之内，数值上也是符合的。

３．４．１．２　大角度晶界
实验研究（如场离子显微镜观察）表明，大角度晶界两侧

晶粒的取向差较大，但其过渡区却很窄（仅有几个埃），其中
原子排列在多数情况下很不规则，少数情况下有一定的规律
性，因此很难用位错模型来描述。有人曾认为它是由某些原
子排列规则的配位区和排列杂乱的失配区所构成，但一直未能提出清晰的结构模型。

一般大角度晶界的界面能大致在０．５～０．６Ｊ／ｍ２，与相邻晶粒的取向差无关。但也有些特
殊取向的大角度晶界的界面能比其他任意取向的大角度晶界的界面能低，为了解释这些特殊
晶界的性质，提出了大角度晶界的重合位置点阵（ＣｏｉｎｃｉｄｅｎｃｅＳｉｔｅＬａｔｔｉｃｅ即ＣＳＬ）模型，Ｏ点
阵模型，ＤＳＣ点阵模型等。

·１４１·３．４　面　缺　陷



（１）重合位置点阵（ＣＳＬ）模型

① 重合位置点阵的定义及特征
假设两个相互穿插的点阵１和２，作相对平移或旋转，当达到某一特定位置时，其中有些

阵点相互重合。这些重合位置的阵点所构成的超点阵，称为重合位置点阵。图３．５６是两个二
维简单立方点阵绕［００１］轴旋转２８．１°后形成的图像，其中重合位置点阵由方形网格示出。

图３．５６　重合位置点阵（图中方格所示）示意图
反映出两个相互穿插的简单立方点阵相对于［００１］

轴旋转θ＝２８．１°后的（００１）面原子的排列图，Σ＝１７

图３．５７　计算重合位置密度１／Σ示意图

　

　

　　为了描述重合位置点阵的特征，引入重合位置密度的概念，记为１／Σ，它表示ＣＳＬ阵点数
占原有晶体点阵之阵点数的分数。图３．５６中的一个方格内，１７个阵点中有一个重合，故１／Σ
＝１／１７。其中Σ表示ＣＳＬ单胞的体积与晶体点阵单胞体积之比（Σ≥１），Σ＝１表示完全重合。

② 重合位置密度的计算
设有两个立方晶体，当围绕［ｈｋｌ］轴相对旋转θ后，有阵点重合。图３．５７是垂直于［ｈｋｌ］

的晶面。在此晶面上原晶体点阵的晶胞参数为ａ和ｂ，而重合位置点阵（ＣＳＬ）的晶胞参数为Ｐ

和Ｑ。设任意一个重合点的坐标为（ｘ，ｙ），ｘ、ｙ为整数，则有ｔａｎθ２＝
ｂｙ
ａｘ
，令Ｎ＝ｂａ

，则

θ＝２ａｒｃｔａｎ Ｎ（ ）ｙｘ （３．９２）

　　由Σ的定义可知：Σ＝Ｐ
·Ｑ
ａ·ｂ

。由于重合位置点阵的晶胞形状与晶体结构原有晶胞形状

相似，所以ａ
ｂ＝

Ｐ
Ｑ
，于是有

Σ＝Ｐ
·Ｑ
ａ·ｂ ＝

ｂ
ａＰ

２

ａｂ ＝ １ａ２
［（ａｘ）２＋（ｂｙ）２］＝ｘ２＋Ｎ２ｙ２ （３．９３）

　　今在（ｈｋｌ）面上任找两个相互垂直的短矢量，如［０，ｌ，珔ｋ］及［ｋ２＋ｌ２，珔ｈｋ，珔ｈｌ］，则

Ｎ ＝
（ｋ２＋ｌ２）２＋（珔ｈｋ）２＋（珔ｈｌ）２

　

ｌ２＋ｋ槡 ２

＝ ｈ２＋ｋ２＋ｌ槡 ２ （３．９４）
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　　由此可见，绕确定的［ｈｋｌ］轴，旋转特定的θ角所形成的重合位置点阵，其重合位置密度在
选定ｘ、ｙ后便可由式（３．９３）及式（３．９４）算出。当算出的Σ为偶数时，要连续除以２以得到最
小的奇数值。

表３．１给出立方晶体中沿几个主要晶轴旋转形成的ＣＳＬ的重合位置密度１／Σ及转角θ。表
中重合位置密度最高（１／Σ＝１／３）的界面是孪晶共格界面，其界面能很低。体心立方点阵相
对于［１１０］轴旋转５０．５°形成的重合位置点阵如图３．５８所示。

表３．１　立方晶体中几种重要的重合位置点阵

旋转轴 Ｎ ｘ ｙ θ １／Σ 旋转轴 Ｎ ｘ ｙ θ １／Σ

［１００］ １

１ ２ ３６．９° １／５

２ １ ５３．１° １／５

３ ２ ２２．６° １／１３ａ

４ １ ２８° １／１７ａ

［１１１］ 槡３

０ １ ６０° １／３

２ １ ３８．２° １／７

１ ２ ２７．８° １／１３ｂ

４ １ ４６．８° １／１９ｂ

［１１０］ 槡２

１ １ ７０．５° １／３

１ ２ ３８．９° １／９

３ １ ５０．５° １／１１

３ ２ ８６．６° １／１７ｂ

１ ３ ２６．５° １／１９ａ

［２１０］ 槡５

１ １ １３１．８° １／３

０ １ １８０° １／５

３ １ ７３．４° １／７

２ １ ９６．４° １／９

５ １ ４８．２° １／１５

注：ａ、ｂ表示有两种重合位置点阵具有相同的重合位置密度。

图３．５８　体心立方点阵相对［１１０］轴转动

５０．５°后出现“１／１１重合位置点阵”

③ 重合位置点阵与大角度晶界的关系
重合位置点阵的重要性在于它展示了晶界核心区

原子结构的基本周期性特征。其不足之处在于：（ａ）
它不能包括两晶粒任意取向的晶界，因为只有当绕
［ｈｋｌ］轴转动特定的θ角时，ＣＳＬ才会出现。（ｂ）当晶
体点阵的对称性下降时，ＣＳＬ出现得更少。（ｃ）一般
来说，在不同的晶体点阵之间，无ＣＳＬ。因此有些学者
提出了描述晶界结构的Ｏ点阵、ＤＳＣ点阵等模型。

重合位置点阵与大角度晶界有如下关系：（ａ）重
合位置晶界总是处于重合位置点阵的最密排面上。
（ｂ）当上述两者有一小角度差时，在晶界上会产生台
阶（如图３．５８中的ＢＣ），以使两者有最大的重合面积。
（ｃ）与理想重合位向稍有偏离的晶界可用ＣＳＬ和用以
协调取向的晶界次位错网络来描述。

事实上，从能量观点来看，图３．５６中的刚性晶界
会首先通过两个点阵的少量平移而发生松弛，以达到能量较低的位置，在此过程中，晶界核心
原子会各自发生少量的位置调整（原子松弛）以找到一个能量最低的位置，从而实现点阵１到
点阵２的过渡。

（２）多晶材料的晶界强化机制

① 多晶的强化与结构因素
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实验现象：实际使用的金属材料绝大多数是多晶材料，试验发现，多晶体的屈服强度明显
地高于同样组成的单晶体，见图３．５９（ａ）。同一种多晶体材料中，晶粒越细，屈服强度越高，见
图３．５９（ｂ）。

图３．５９　金属的力学性能与相结构及晶粒尺寸的关系
（ａ）单晶与多晶Ｚｎ的应力应变（σ～ε）曲线；（ｂ）低碳钢（０．００５％～０．２０％Ｃ）的屈服强度与晶粒平均直径的关系

原因解释：晶体的屈服强度是使晶体开始发生滑移的最小分切应力的外在反映，屈服强度
高，说明晶体中位错滑移的启动较困难。多晶体中不同取向的晶粒之间存在着晶界，晶界以及
晶界两侧晶粒的位向差，都会增加位错运动的阻力。这种阻力主要来自两个方面，其一，晶粒
取向不一致造成的阻力。对于一定取向的力轴，不同晶粒不可能都处于滑移的最有利取向上；
同时各个晶粒不同滑移系中最有利取向的滑移系的取向因子，也不可能都是最大值；加之各个
晶粒之间的相互制约，使得它不能在最有利方向上变形，使滑移阻力增加。其二，晶界本身的
阻力。与晶粒内部相比，晶界上原子排列紊乱、不规则，伯氏矢量大，使滑移的临界分切应力增
加；同时杂质原子在晶界的偏聚或形成第二相颗粒沉积在晶界上，都会阻碍位错运动。

② 晶界强化（细晶强化）机制———位错塞积与霍尔佩奇（ＨａｌｌＰｅｔｃｈ）方程

图３．６０　晶界附近位错塞积群

强化机制示意图

晶体强化机制的实质就是阻止晶体中位错的运动。在变
形晶体滑移面上的位错，往往成列地塞积在晶界或亚晶界前，
形成位错塞积群。在杂质、第二相颗粒或不动位错之前也会
发生位错塞积现象。位错塞积群是位错在运动中遇到阻碍，
外力又不足以克服阻碍时形成的。位错在晶界附近塞积情况
如图３．６０所示。Ａ 晶粒和Ｂ 晶粒的滑移系统分别是ＯＰ、

ＰＮ，相交于晶界的Ｐ处，它们的位向差为θ，Ｏ是Ａ 晶粒的外
力作用点。为方便起见，假定Ｏ在晶粒中心，可看作是滑移系

ＯＰ上的位错源。当外力在滑移系上的分切应力τ达到晶粒
本身的临界分切应力τｃ 时，位错源开动，放出位错。前面的位错遇到晶界的阻碍，停止于Ｐ
处，其应力场对后来的位错产生排斥力，使之依次停止在某个平衡位置上而形成位错塞积群。
其中位错的分布情况是：离晶界越远（即离位错源Ｏ处越近）的位错间的距离越大。

停止于晶界前边的位错，对晶界产生一个作用力，同时晶界也会对位错施以反作用力，使

Ｐ点处产生很大的应力集中。只有此处的应力τｐ 足以克服晶界和两晶粒位向差造成的阻力
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时，位错才能通过晶界，Ａ晶粒才会继续变形。综上所述，作用在滑移系上的分切应力正好为
晶粒本身的临界分切应力τｃ时，塞积群中每个位错的合力为零。要使位错越过晶界，就必须
增加外力，这就是位错塞积的强化机制。

霍尔佩奇（ＨａｌｌＰｅｔｃｈ）方程：根据等功原理可以建立开动滑移系统所需要的外加分切应
力Δτ与晶粒平均直径ｄ和晶粒取向差θ的关系为：

Δτ＝Ｋ′·ｄ－
１
２·（ｓｅｃθ）

１
２ （３．９５）

式中Δτ＝τ－τｃ，该式很直观地反映了晶界的强化效果：晶粒越细，即晶界越密，晶粒间位向差
越大，强化效果越好。

在没有择优取向时，多晶体的结构中，晶粒间的位向差θ的平均值可以看作定值，于是式
（３．９５）可简化为：

τ＝τｃ＋Ｋ″ｄ－
１
２ （３．９６）

　　由于开动滑移系所需要的分切应力τ与晶体的屈服强度σｙ 相对应，而τｃ与除了晶格阻力
之外不存在其他强化机制的单晶的屈服强度σ０相对应。则式（３．９６）可写为：

σｙ ＝σ０＋Ｋｄ－
１
２ （３．９７）

图３．６１　单晶铜和单晶铝的屈服

强度和亚晶尺寸的关系

　　这就是著名的霍尔佩奇（ＨａｌｌＰｅｔｃｈ）方程。此方程已
为大量实验所证实。

值得注意的是霍尔佩奇方程也可应用于单晶体，表现
为晶体的屈服强度和位错密度ρ的关系，半定量地反映出晶
体的加工硬化机制。此时，方程为：

σｙ ＝σ０＋Ｋρ
１
２ （３．９８）

　　单晶Ｃｕ和单晶Ａｌ的屈服强度和亚晶尺寸的关系如图

３．６１所示。金属冷加工时，加工变形量越大，晶体中位错的
密度越高，则屈服强度越大。所以，式（３．９８）实质上把加工
硬化和晶界强化两种晶体强化机制联系起来了。

【知识扩充】　晶体强化机制除了晶界强化外还有加工
硬化、固溶强化、沉淀相强化等。

附：晶粒大小除了用平均直径表征外，还可用ＡＳＴＭ（ＡｍｅｒｉｃａｎＳｏｃｉｅｔｙｆｏｒＴｅｓｔｉｎｇＭａ
ｔｅｒｉａｌｓ）晶粒度来给晶粒大小定级。根据放大１００倍的金属照片测出每１ｉｎ２内的晶粒数Ｎ，代
入方程Ｎ＝２ｎ－１，即可计算出ＡＳＴＭ晶粒度数值ｎ。

３．４．２　堆积层错

从形式上看，任何一个晶体都可以看成是一层层原子按一定方式堆砌而成，密排面内原子
间的键合较强，相邻密排面间原子的键合一般较弱。事实上，晶体的生长常是按密排面来堆
垛，而晶体内部的相对滑移也是发生在密排面之间。

面心立方与密排六方结构是两种最简单的密堆积结构，前者的密排面是｛１１１｝面，后者是
（０００１）面。两种密排面具有相同的六方密排方式，只是六方密排面堆垛方式的不同造成了两
种不同的密堆积结构。如图３．６２所示，如果将第一层六方密排面的原子位置标为Ａ，则其上
可供堆垛的位置有两种，分别被标为Ｂ和Ｃ。如果只堆积一层，则两者是等价的；如果继续向
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上堆垛，则将有两种不同的简单堆垛方式，分别构成不同的结构类型：按ＡＢＣＡＢＣＡ……方式
堆垛则成面心立方结构，按ＡＢＡＢＡＢＡ……方式堆垛则成密排六方结构。如果用弗兰克
（Ｆｒａｎｋ）符号来表示，即以ＡＢ、ＢＣ、ＣＡ顺序堆垛时用△表示，逆顺序堆垛，即ＢＡ、ＣＢ、ＡＣ时
用表示，则面心立方结构与密排六方结构可分别表示为△△△△△△……和△

△

△

△

△

△

……，见图３．６２（ｂ）、（ｃ）。堆垛方式与结构类型的对应关系就一目了然，而且不必考虑原子层
堆垛时的参考原点了。

图３．６２　面心立方与密排六方的堆垛方式
（ａ）六方密排面Ａ上的两种等价的堆垛位置Ｂ 和Ｃ；（ｂ）面心立方结构的堆垛方式；（ｃ）密排六方结构的堆垛方式

堆垛层错（以下简称层错），就是指正常堆垛顺序中引入不正常顺序堆垛的原子面而产生
的一类面缺陷。以面心立方结构为例，当正常层序中抽走一原子层，如图３．６３（ａ）所示，相应
位置出现一个逆顺序堆垛层ＡＢＣＡＣＡＢＣ……，即△△△

△
△△△……；如果正常层序中插入

一原子层，如图３．６３（ｂ）所示，相应位置出现两个逆顺序堆垛层 ＡＢＣＡＣＢＣＡＢ……，即

△△△

△△

△△△……。前者称抽出型（或内嵌）层错，后者称插入型（或外嵌）层错，是层错的
两种基本类型。显然，层错处的一薄层晶体由面心立方结构变为密排六方结构，同样在密排六
方结构的晶体中层错处的一薄层晶体也变为面心立方结构。这种结构变化，并不改变层错处
原子最近邻的关系（包括配位数、键长、键角），只改变次邻近关系，几乎不产生畸变，所引起的
畸变能很小。但是，由于层错破坏了晶体中的正常周期场，使传导电子产生反常的衍射效应，
这种电子能的增加构成了层错能的主要部分，总的来说，这是相当低的。因而，层错是一种低
能量的界面。

图３．６３　面心立方晶体中的抽出型层错（ａ）和插入型层错（ｂ）

３．４．３　反映孪晶界面

面心立方结构的晶体中的正常堆垛方式是六方密排面作△△△△△△△△……的完全顺
顺序堆垛（或与此等价，作

△△△△△

……完全逆顺序堆垛）。在正常顺序堆垛中出现一层或
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相继两层的逆顺序堆垛，则产生抽出型或插入型层错。如果从某一层起全部变为逆时针堆垛，

图３．６４　面心立方晶体中｛１１１｝面

反映孪晶的〈１１０〉投影图

例如△△△△

△△△△

……，那么这一原子面显然成为
一个反映面，两侧晶体以此面成镜面对称（见图３．６４）。
我们说这两部分晶体成孪晶关系，由于两者具有反映关
系，故称反映孪晶，该晶面称孪晶界面。

容易看出，沿着孪晶界面，孪晶的两部分完全密合，
最近邻关系不发生任何改变，只有次近邻关系才有变
化，引入的原子错排很小，这种孪晶界面称共格孪晶界
面。考察图３．６３中的层错图像，不管是抽出型抑或是
插入型层错，都相当于有两个紧密相邻、仅一个面间距
的反映孪晶界面。如果这两个孪晶界面所引起的电子扰动和弹性畸变很小，因而可以不考虑
它们的相互作用时，孪晶界面的能量约为层错能之半。

３．５　固　溶　体

将外来组元引入晶体结构，占据基质晶体质点位置或间隙位置的一部分，仍保持一个晶
相，这种晶体称为固溶体。其中基质晶体为溶剂，外来组元为溶质。由于外来组元的引入，破
坏了质点排列的有序性，引起周期势场的畸变，造成结构的不完整，显然它是一种组成点缺陷。
固溶体可以在晶体生长过程中形成，也可以在溶液或熔体中结晶形成，还可以在烧结过程中形
成。固溶体在金属和无机非金属材料中占有重要地位，对硅酸盐矿物来说，固溶体现象更为普
遍。固溶体、机械混合物、化合物的区别见表３．２。

表３．２　固溶体、机械混合物、化合物的区别

固　溶　体 机械混合物 化　合　物

形成原因 以原子尺寸“溶解”生成 粉末混合 原子间相互反应生成

物系相数 均匀单相系统 多相系统 均匀单相系统

化学计量 不遵循定比定律 遵循定比定律

结　　构 与原始组分中主晶体（溶剂）相同 与原始组分均不相同

３．５．１　固溶体的分类

根据外来组元在基质晶体中所处位置不同，可分为置换固溶体和间隙固溶体。按外来组
元在基质晶体中的固溶度，可分为连续型（无限型）固溶体和有限型固溶体。

３．５．１．１　根据溶质原子在基质晶体中所处位置分类
（１）置换式固溶体
亦称替代固溶体，其溶质原子位于点阵结点上，替代（置换）了部分溶剂原子。例如，

ＣｕＺｎ系中的α和η固溶体都是置换式固溶体。一般，金属和金属形成的固溶体都是置换式
的。在金属氧化物中，主要发生金属离子位置上的置换，如：ＭｇＯＣａＯ，ＭｇＯＣｏＯ，ＰｂＺｒＯ３
ＰｂＴｉＯ３，Ａｌ２Ｏ３Ｃｒ２Ｏ３ 等。

（２）间隙式固溶体
亦称间隙型固溶体，其溶质原子位于点阵的间隙中。例如，在ＦｅＣ系的α固溶体中，碳原
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子就位于铁原子的ＢＣＣ点阵的八面体间隙中。一般，金属和非金属元素 Ｈ、Ｂ、Ｃ、Ｎ等形成的
固溶体都是间隙式的。

３．５．１．２　根据外来组元在基质晶体中的固溶度分类
固溶度是指固溶体中溶质的最大含量，也就是溶质在溶剂中的极限溶解度。它可以由实

验测定，也可按热力学原理进行计算。研究固溶度不仅有理论意义，而且具有很大的实际意
义，因为固溶度的大小及其随温度的变化直接关系到合金的性能和热处理行为。

间隙式固溶体的固溶度（即非金属溶质的极限溶解度）都是很有限的，而置换式固溶体的
固溶度则随合金系不同而有很大的差别，从几个ｐｐｍ（ｍｇ／ｋｇ）到１００％。

（１）有限固溶体（不连续固溶体、部分互溶固溶体）
有限固溶体固溶度小于１００％。如 ＭｇＯＣａＯ系统，虽然都是 ＮａＣｌ型结构，但阳离子半

径相差较大，ｒＭｇ２＋ ＝０．０８ｎｍ，ｒＣａ２＋ ＝０．１ｎｍ，取代只能到一定限度。所以，两种晶体结构不同
或相互取代的离子半径差别较大，只能生成有限固溶体。

（２）无限固溶体（连续固溶体、完全互溶固溶体）
由两个（或多个）晶体机构相同的组元形成，任一组元的成分范围均为０～１００％。例如，

ＣｕＮｉ系、ＣｒＭｏ系、ＭｏＷ系、ＴｉＺｒ系等在室温下都能无限互溶，形成连续固溶体。再如，

ＭｇＯＣｏＯ系统，ＭｇＯ、ＣｏＯ同属ＮａＣｌ型结构，ｒＣｏ２＋ ＝０．０７５ｎｍ，ｒＭｇ２＋ ＝０．０７２ｎｍ，离子半径相
差不多，ＭｇＯ、ＣｏＯ都可以成为溶剂，分子式可写为 ＭｇｘＮｉ１－ｘＯ，ｘ＝０～１；ＰｂＴｉＯ３ 与ＰｂＺｒＯ３
也可形成无限固溶体，分子式写成Ｐｂ（ＺｒｘＴｉ１－ｘ）Ｏ３，ｘ＝０～１。

３．５．２　置换型固溶体

３．５．２．１　形成置换型固溶体的条件
（１）原子或离子尺寸的影响
在置换固溶体中，原子或离子大小对形成连续或有限置换固溶体有直接影响。从晶体稳

定的观点看，相互替代的原子或离子尺寸愈相近，则固溶体愈稳定，若以ｒ１ 和ｒ２ 分别代表半
径大的溶剂（基质晶体）和半径小的溶质（杂质）原子（或离子）的半径，为了预计置换型初级固

溶体的固溶度，ＨｕｍｅＲｏｔｈｅｒｙ提出了以下经验规则，当Δｒ＝
ｒ１－ｒ２
ｒ１ ＜１５％时，溶质与溶剂之

间可以形成连续固溶体。这是形成连续固溶体的必要条件，而不是充分必要条件。当Δｒ＝
１５％～３０％时，溶质与溶剂之间只能形成有限型固溶体；当Δｒ＞３０％时，溶质与溶剂之间很难
形成固溶体或不能形成固溶体，而容易形成中间相或化合物。因此，Δｒ愈大，则溶解度愈小。

（２）晶体结构类型的影响
若溶质与溶剂晶体结构类型相同，这也是形成连续固溶体的必要条件，而不是充分必要条

件。只有两种结构相同和 Δｒ＜１５％时才是形成连续固溶体的充分必要条件。例如，ＮｉＯ
ＭｇＯ和 ＭｎγＦｅ都具有面心立方结构，而且Δｒ＜１５％，因此ＮｉＯＭｇＯ和 ＭｎγＦｅ可形成
连续固溶体；ＭｇＯＣａＯ，ＣｏαＦｅ中两种结构不同或Δｒ＞１５％，只能形成有限型固溶体或不形
成固溶体。

（３）离子类型和键性
离子类型是指离子外层的电子构型，相互置换的离子类型相同，容易形成固溶体。化学键

性质相近，即取代前后离子周围离子间键性相近，容易形成固溶体。
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（４）电价因素
形成固溶体时，离子间可以等价置换也可以不等价置换。为了保持形成固溶体的电中性，

不等价置换不易形成连续固溶体。
在硅酸盐晶体中，常发生复合离子的等价置换，如 Ｎａ＋＋Ｓｉ４＋＝Ｃａ２＋＋Ａｌ３＋，使钙长石

Ｃａ［Ａｌ２Ｓｉ２Ｏ６］和钠长石Ｎａ［ＡｌＳｉ３Ｏ８］能形成连续固溶体。又如，Ｃａ２＋＝２Ｎａ＋，Ｂａ２＋＝２Ｋ＋常

出现在沸石矿物中。
为了保持电价平衡，还可以通过生成缺陷的方式形成固溶体。如

ＣａＯ
　ＺｒＯ２

→
　
ＣａＺｒ″＋Ｖ··Ｏ ＋ＯＯ （３．９９）

ＭｇＣｌ２
　ＬｉＣｌ

→
　
Ｍｇ·Ｌｉ＋ＶＬｉ′＋２ＣｌＣｌ （３．１００）

３．５．２．２　影响因素的主次性
以上几个影响因素，并不是同时起作用，在某些条件下，有的因素会起主要因素，有的不起

主要作用。例如，ｒＳｉ４＋ ＝０．０２６ｎｍ，ｒＡｌ３＋ ＝０．０３９ｎｍ，相差达４５％以上，电价又不同，但Ｓｉ—Ｏ、

Ａｌ—Ｏ键性接近，键长亦接近，仍能形成固溶体，在铝硅酸盐中，常见Ａｌ３＋置换Ｓｉ４＋形成置换
固溶体的现象。

３．５．３　间隙型固溶体

当外来杂质原子进入晶体的间隙位置时，便生成间隙型的固溶体。这种类型的固溶体，在
金属系统中比较普遍。例如原子半径较小的 Ｈ、Ｃ、Ｂ和Ｎ进入金属晶格的间隙，成为间隙型
固溶体。钢材中有高碳钢、中碳钢、低碳钢之分，它们就是碳在铁中的间隙型固溶体。钢中的
马氏体，是一种碳铁固溶体。铁原子作体心正方排列碳原子择优占据ｃ轴上八面体的间隙位
置，含碳量越高，长轴ｃ与短轴ａ的比值也越大，马氏体的硬度也随碳含量的增加而升高。间
隙型固溶体在无机非金属固体材料中是不普遍的。

３．５．３．１　形成间隙型固溶体的条件
间隙型固溶体的固溶度仍然取决于离子尺寸、离子价、电负性、结构等因素。
（１）杂质质点大小
即添加的原子愈小，易形成固溶体，反之亦然。
（２）晶体（基质）结构
但离子尺寸是与晶体结构的关系密切相关的，在一定程度上来说，结构中间隙的大小起了

决定性的作用。基质晶体中空隙愈大，结构愈疏松，易形成固溶体。
（３）电价因素
外来杂质原子进入间隙时，必然引起晶体结构中电价的不平衡，与置换型固溶体一样，也

必须保持电价的平衡。这可以通过生成空位，产生部分取代或离子的价态变化来达到。例如

ＹＦ３ 加入到ＣａＦ２ 中，反应如下

ＹＦ３
　ＣａＦ２

→
　
Ｙ·Ｃａ＋２ＦＦ＋Ｆｉ′ （３．１０１）

　　从式（３．１０１）可以看到，当Ｆ－离子进入间隙时，产生负电荷，由Ｙ３＋进入Ｃａ２＋位置来保持
位置关系和电价的平衡。

形成间隙式固溶体时，一般都使晶格常数增大，增加到一定的程度，使固溶体变成不稳定
而离解，所以填隙型固溶体不可能是连续固溶体。晶体中间隙是有限的，容纳杂质质点的能力
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≤１０％。

３．５．３．２　实例
在面心立方结构中，例如 ＭｇＯ中，氧八面体间隙都已被 Ｍｇ２＋离子占满，只有氧四面体间

隙是空的。在ＴｉＯ２ 中，有二分之一的八面体空隙是空的。在萤石结构中，Ｆ－离子作简单立方
排列，而正离子Ｃａ２＋只占据了八配位的立方体空隙的一半，在晶胞中有一个较大的间隙位置。
在沸石之类的具有网状结构的硅酸盐结构中，间隙就更大，具有隧道型空隙。因此，对于同样
的外来杂质原子，可以预料形成间隙型固溶体的可能性或固溶度大小的顺序将是：沸石＞萤石

＞ＴｉＯ２＞ＭｇＯ，实验证明是符合的。

３．５．４　形成固溶体后对晶体性质的影响

固溶体可以看作是含有杂质原子的晶体，这些杂质原子的进入使基质晶体的性质（晶格常
数、密度、电性能、光学性能、机械性能）发生很大变化，这就为开辟新型材料提供了一个广阔的
领域。

３．５．４．１　稳定晶格，阻止晶型转变的发生
（１）ＰｂＴｉＯ３ 和ＰｂＺｒＯ３ 都不是性能优良的压电陶瓷。ＰｂＴｉＯ３ 是一种铁电体，但纯的

ＰｂＴｉＯ３烧结性能极差，在烧结过程中晶粒长得很大，晶粒之间结合力很差，居里点（居里温度
以上不出现自发极化）为４９０℃。发生相变时，晶格常数剧烈变化，一般在常温下发生开裂，所
以没有纯的ＰｂＴｉＯ３ 陶瓷。ＰｂＺｒＯ３ 是一种反铁电体，居里点为２３０℃。利用它们结构相同，

Ｚｒ４＋、Ｔｉ４＋离子尺寸相差不多的特性，能生成连续固溶体———Ｐｂ（ＺｒｘＴｉ１－ｘ）Ｏ３，ｘ＝０．１～０．３。
随着组成的不同，在常温下有不同晶体结构的固溶体，而在斜方铁电体和四方铁电体的边界组
成Ｐｂ（Ｚｒ０．５４Ｔｉ０．４６）Ｏ３ 处，压电性能、介电常数都达到最大值，得到了优于纯粹的ＰｂＴｉＯ３ 和

ＰｂＺｒＯ３ 的陶瓷材料，其烧结性能也很好，这种陶瓷被命名为ＰＺＴ陶瓷。

（２）ＺｒＯ２ 是一种高温耐火材料，熔点２６８０℃，但单斜
约１１００℃
约
幑 幐帯帯帯９００℃

四方时，伴随很大的体积收

缩，这对高温结构材料是致命的。若加入ＣａＯ，则它和ＺｒＯ２ 形成固溶体，无晶型转变，使体积
效应减少，使ＺｒＯ２ 成为一种很好的高温结构材料。

３．５．４．２　活化晶格
形成固溶体后，晶格结构有一定畸变，处于高能量的活化状态，有利于进行化学反应。如，

Ａｌ２Ｏ３ 熔点高（２０５０℃），不利于烧结，若加入 ＴｉＯ２，可使烧结温度下降到１６００℃，这是因为

Ａｌ２Ｏ３与ＴｉＯ２ 形成固溶体，Ｔｉ４＋置换Ａｌ３＋后，Ｔｉ
·
Ａｌ带正电，为平衡电价，产生正离子空位，加快

扩散，有利于烧结进行。

３．５．４．３　固溶强化
固溶体的强度与硬度往往高于各组元，而塑性则较低，这种现象称为固溶强化。强化的程

度（或效果）不仅取决于它的成分，还取决于固溶体的类型、结构特点、固溶度、组元原子半径差
等一系列因素。现将固溶强化的特点和规律概述如下：

间隙式溶质原子的强化效果一般要比置换式溶质原子更显著。这是因为间隙式溶质原子
往往择优分布在位错线上，形成间隙原子“气团”，将位错牢牢地钉扎住，从而造成强化（详见缺
陷）。相反，置换式溶质原子往往均匀分别在点阵内，虽然由于溶质和溶剂原子尺寸不同，造
成点阵畸变，从而增加位错运动的阻力，但这种阻力比间隙原子“气团”的钉扎力小得多，因而
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强化作用也小得多。
显然，溶质和溶剂原子尺寸相差越大或固溶度越小，固溶强化越显著。但是也有些置换式

固溶体的强化效果非常显著，并能保持到高温，这是由于某些置换式溶质原子在这种固溶体中
有特定的分布。例如在面心立方的１８Ｃｒ８Ｎｉ不锈钢中，合金元素镍往往择优分布在｛１１１｝面
上的扩展位错层错区，使位错的运动十分困难。

固溶强化在实验中经常见到，如铂、铑单独做热电偶材料使用，熔点为１４５０℃；将铂铑合
金作其中的一根热电偶，铂作另一根热电偶，熔点为１７００℃；若两根热电偶都用铂铑比例不同
的铂铑合金时，熔点达２０００℃以上。

３．５．４．４　固溶体对材料物理性质的影响
固溶体的电学、热学、磁学等物理性质也随成分而连续变化，但一般都不是线性关系。固

溶体的强度与硬度往往高于形成固溶体的各组元，而塑性则较低。

３．５．５　固溶体的研究方法

对于固溶体的存在，如何去发现又如何进行研究、固溶体能否形成，可根据前面所述的固
溶体生成条件及影响固溶体溶解度的因素进行大略的估计。

３．５．５．１　固溶体组成的确定
形成固溶体后，如何确定固溶体的组成，一般有以下两种方式。
（１）点阵常数与成分的关系—Ｖｅｇａｒｄ定律
实际发现，当两种同晶型的盐（如ＫＣｌＫＢｒ）形成连续固溶体时，固溶体的点阵常数与成

分成直线关系。也就是说，点阵常数正比于任一组元（任一种盐）的浓度，这就是 Ｖｅｇａｒｄ定
律。后来，人们将Ｖｅｇａｒｄ定律推广到两种具有相同晶体结构的金属所形成的固溶体。对于
由结构不同的两种金属所形成的固溶体，人们仍然假设，只要将各金属的点阵常数变成配位数
为１２时的数值，Ｖｅｇａｒｄ定律就仍然适用。

图３．６５　固溶体的点阵常数

与成分的关系

如果Ｖｅｇａｒｄ定律果真适用于由金属 Ａ和Ｂ形成的固溶
体，那么固溶体的点阵常数就应与成分（例如Ｂ组元的原子分
数ＣＢ）成线性关系，如图３．６５中直线ＭＮ 所示，该图两端的纵
坐标显然就分别是金属Ａ和Ｂ的点阵常数。然而，分析了许多
实际情形后发现，对于大多数金属固溶体来说，Ｖｅｇａｒｄ定律并
不成立。实际情况有三种：

① 实际点阵常数大于按Ｖｅｇａｒｄ定律计算出的点阵常数，
如图３．６５曲线ＭＣＮ 所示。这时我们就说，实际固溶体相对于

Ｖｅｇａｒｄ定律有正偏差。属于这类固溶体的有ＣｕＡｕ，ＣｕＰｄ，

ＣｕＡｇ等。

② 实际点阵常数小于按Ｖｅｇａｒｄ定律算出的点阵常数，如
图３．６５中曲线 ＭＤＮ 所示。这时我们就说，实际固溶体相对
于Ｖｅｇａｒｄ定律有负偏差。属于这类固溶体的有ＡｇＡｕ，ＡｇＰｄ，ＡｇＰｔ，ＣｏＮｉ等。

③ 完全符合Ｖｅｇａｒｄ定律的固溶体很少，它们都是由 Ｍｏ、Ｗ、Ｔａ、Ｎｂ等金属相互形成的
固溶体。

由以上的实例可以看出，即使是由具有相同晶体结构、并能无限互溶的金属形成的固溶体
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也未必符合Ｖｅｇａｒｄ定律。因此，对金属固溶体来说，Ｖｅｇａｒｄ定律只是少数特例，而不是一般
规律。只有对很稀的固溶体，Ｖｅｇａｒｄ定律才近似成立。

为什么实际固溶体不符合Ｖｅｇａｒｄ定律呢？归根结底是影响合金相结构的因素有多个，
而不是一个尺寸因素。如果说，Ｖｅｇａｒｄ定律反映了尺寸因素，那么和Ｖｅｇａｒｄ定律的偏离就是
其他因素（如电子浓度、负电性等）综合作用的结果。

如何预计实际固溶体和Ｖｅｇａｒｄ定律偏离的情况呢？从宏观上讲，可根据相图来判断：如
果该固溶体的液相线是凹的，则一般是正偏离；如果是凸的，则是负偏离；如果液相线近似是直
线，则该固溶体近似符合Ｖｅｇａｒｄ定律。从微观上讲，可根据原子间作用力来判断，反之，若异
类原子间的引力大于同类原子间的引力，则由这两类原子形成的固溶体必有负偏离，反之则为
正偏离；而当异类原子间的引力等于同类原子间的引力时固溶体正好符合Ｖｅｇａｒｄ定律。

固溶体可以应用Ｘ射线分析方法来进行研究，这种方法是建立在下述原理的基础上的：
在置换型固溶体中，如有较大的原子（或离子）取代了点阵中较小的原子（或离子）时，则使整个
点阵有些胀大，即点阵中的晶格常数和晶面间距等都有所增大；而当以尺寸较小的原子（或离
子）进行置换时，则点阵又相应地有一些缩小。这种改变大抵与其取代的量成比例，故可应用

Ｘ射线结构分析法测定这种改变而求出组成上相应的变化。对已知晶格常数和掺杂浓度的固
溶体，应用Ｖｅｇａｒｄ定律绘出固溶体的晶格常数和成分的关系曲线，然后对未知成分的固溶体
采用Ｘ射线结构分析法测定其晶体结构，并与上述曲线比较，即可得出成分。实际上Ｖｅｇａｒｄ
定律在这种关系的描述上有些偏离，但仍然具有一定的指导意义，如对古文物成分的鉴定方面。

（２）物理性能和成分的关系
固溶体的电学、热学、磁学等物理性质也随成分而连续变化，根据这一原理，可以通过对物

理性能的研究而判定组成的变化。例如，可以通过测定固溶体的密度、折光率等性质的改变，
来确定固溶体的形成和各组元间的相对含量，如钠长石与钙长石能形成一系列连续固溶体，在
这种固溶体中，随着钠长石向钙长石的过渡，其密度及折光率均递增，据此可制定一个对照表，
通过测定未知组成固溶体的性质后与该表对照，由此反推该固溶体的组成。

３．５．５．２　固溶体类型的大略估计
在讨论置换型固溶体和间隙型固溶体时，可注意到，生成间隙型固溶体的条件要比置换式

苛刻得多。因为除了尺寸因素之外，一个更重要的因素是晶体中是否有足够大的间隙位置。
在离子晶体中，特别在氧化物晶体中都是以氧离子作密堆积，金属离子填充在氧离子构成的四
面体间隙、八面体间隙之中。一般说来，在金属氧化物中，具有氯化钠结构的晶体，不大可能生
成间隙型固溶体？因为金属离子尺寸比较大，而在氯化钠结构中，只有四面体间隙是空的。具
有空的氧八面体间隙的金红石结构，或具有更大空的间隙的萤石型结构，金属离子才能填入。
所以如果在结构上只有四面体间隙是空的，可以基本上排除生成间隙型固溶体的可能性。例
如 ＭＯ、ＮａＣｌ、ＧａＯ、ＳｒＯ、ＣｏＯ、ＦｅＯ、ＫＣｌ等都不会生成间隙型固溶体，这和氯化钠结构能生成
肖特基缺陷是一致的。而在那一些空的间隙较大、弗伦克尔缺陷生成能较低的晶体中，例如

ＣａＦ２、ＺｒＯ２、ＵＯ２ 等，有可能生成间隙型固溶体，但究竟是否生成还有待实验验证。
以上叙述了对固溶体组成的大略估计，但所生成的固溶体是完全互溶，还是部分互溶，或

是根本不生成固溶体，这时需应用某些技术（利用差热分析（ＤＴＡ），比热温度曲线，热膨胀，淬
冷法配合Ｘ射线分析或光学显微镜分析等）作出它们的相图。但相图不能告诉所生成的固溶
体是置换型还是填隙型，或者是两者的混合型。在前面讨论缺陷方程表示法时，谈到缺陷必须
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符合位置关系、电中性、质量平衡等基本原则，但是往往发现这样的情况，当杂质进入晶体时，
生成置换式固溶体符合上述原则，生成间隙型固溶体也符合，甚至取代和填隙都符合。因此缺
陷方程只能告诉人们生成固溶体的可能的形式，最后确定要借助于其他的方法。

３．５．５．３　固溶体类型的实验判别
固溶体类型的实验判别，有几种不同的方法。对于金属氧化物系统，最可靠而简便的方法

是写出生成不同类型固溶体的缺陷反应方程；根据缺陷方程计算出杂质浓度与固溶体密度的
关系，并画出曲线；然后把这些数据与实验值相比较，哪种类型与实验相符合即是什么类型。

（１）理论密度计算

理论密度ｄ理 ＝
（含有杂质的）固溶体的晶胞质量Ｗ

晶胞体积Ｖ
（３．１０２）

式中　Ｗ———晶胞中所有质点的质量；

　Ｖ———通过Ｘ射线衍射测得的晶胞常数可得出，如立方晶系Ｖ＝ａ３。
计算方法：① 先写出可能的缺陷反应方程式；

② 根据缺陷反应方程式写出固溶体可能的化学式；

③ 由化学式可知晶胞中有几种质点，计算出晶胞中ｉ质点的质量。
晶胞中ｉ质点的质量：

Ｗｉ＝
晶胞中ｉ质点的位置数×ｉ质点实际所占分数×ｉ的原子量

阿佛加德罗常数Ｎ０
（３．１０３）

其中，晶胞中ｉ质点的位置数由基质的晶体结构确定，ｉ质点实际所占分数由固溶体的化学式

决定。据此，计算出晶胞质量Ｗ ＝∑
ｎ

ｉ＝１
Ｗｉ，由此可见，固溶体化学式的确定至关重要。

（２）固溶体化学式的确定
以ＣａＯ加入到ＺｒＯ２中为例，以１ｍｏｌ基质晶体为基准，掺入ｘｍｏｌＣａＯ，形成置换式固溶

体（空位模型）

ＣａＯ
　ＺｒＯ２

→
　
ＣａＺｒ″＋ＯＯ＋Ｖ··Ｏ （３．１０４）

　　　　　　　　　　　　　　ｘ　　　　　　ｘ　　　 　ｘ
则化学式为ＣａｘＺｒ１－ｘＯ２－ｘ。
若形成间隙式固溶体（间隙模型）

２ＣａＯ
　ＺｒＯ２

→
　
Ｃａ··ｉ ＋２ＯＯ＋ＣａＺｒ″ （３．１０５）

　　　　　　　　　　　　　２ｙ　　　　　　ｙ　　　　　ｙ
则化学式为Ｃａ２ｙＺｒ１－ｙＯ２。

固溶体化学式中ｘ、ｙ为待定参数，其值取决于固溶体的组成及建立固溶体化学式时的假
设条件。写出固溶体的化学式后，即可确定质点占据正常格点的百分含量。如置换式固溶体

ＣａｘＺｒ１－ｘＯ２－ｘ中：

Ｃａ２＋实际所占分数＝ｘ１

Ｚｒ４＋实际所占分数＝１－ｘ１

Ｏ２－实际所占分数＝２－ｘ２
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间隙式固溶体Ｃａ２ｙＺｒ１－ｙＯ２中：

Ｃａ２＋实际所占分数＝２ｙ１

Ｚｒ４＋实际所占分数＝１－ｙ１

Ｏ２－实际所占分数＝２２＝１

（３）举例
若固溶体的摩尔组成为０．１５ＣａＯ０．８５ＺｒＯ２，将其写成原子比形式为Ｃａ０．１５Ｚｒ０．８５Ｏ１．８５。置

换式固溶体的化学式为ＣａｘＺｒ１－ｘＯ２－ｘ，根据固溶体中各元素原子数目对应成比例即可求出固
溶体化学式中待定参数的值。

① 对于置换式固溶体有

ｘ＝０．１５　　１－ｘ＝０．８５　　２－ｘ＝１．８５
则可得出ｘ＝０．１５，所以，置换式固溶体化学式为Ｃａ０．１５Ｚｒ０．８５Ｏ１．８５。又因为ＺｒＯ２ 属于萤石结
构，晶胞分子数Ｚ＝４，晶胞中有Ｃａ２＋、Ｚｒ４＋、Ｏ２－三种质点。

晶胞质量Ｗ ＝∑Ｗｉ　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　

＝
４×０．１５１ ×ＭＣａ２＋ ＋４×０．８５１ ×ＭＺｒ４＋ ＋８×１．８５２ ×ＭＯ２－

６．０２２×１０２３

＝７５．１８×１０－２３（ｇ）

　　Ｘ射线衍射分析晶胞常数ａ＝０．５１３１ｎｍ，晶胞体积Ｖ＝ａ３＝１３５．１×１０－２４ｃｍ３，

ｄ理，置 ＝ＷＶ ＝７５．１８×１０
－２３

１３５．１×１０－２４
＝５．５６５ｇ／ｃｍ３

　　② 对于间隙式固溶体，其化学式为Ｃａ２ｙＺｒ１－ｙＯ２，与已知组成Ｃａ０．１５Ｚｒ０．８５Ｏ１．８５相比，Ｏ２－不
同，需经过如下恒等变形来确定待定参数之值。

Ｃａ０．１５Ｚｒ０．８５Ｏ →１．８５ Ｃａ０．１５×２／１．８５Ｚｒ０．８５×２／１．８５Ｏ２
　　然后根据固溶体中各元素原子数目对应成比例建立关系：

２ｙ＝０．１５×２１．８５
，　１－ｙ＝０．８５×２１．８５

由此可得ｙ＝０．１５／１．８５，所以，间隙式固溶体化学式为Ｃａ０．３／１．８５Ｚｒ１．７／１．８５Ｏ２。

晶胞质量Ｗ ＝∑Ｗｉ　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　　

＝
４×０．３

／１．８５
１ ×ＭＣａ２＋ ＋４×１．７

／１．８５
１ ×ＭＺｒ４＋ ＋８×２

／２
１ ×ＭＯ２－

６．０２２×１０２３

＝８１．２５×１０－２３（ｇ）

ｄ理，间 ＝ＷＶ ＝
８１．２５×１０－２３

１３５．１×１０－２４
＝６．０１４ｇ／ｃｍ３

　　实际测量密度ｄ实测＝５．４７７ｇ／ｃｍ３，由此可判断生成的是置换型固溶体。
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３．６　非化学计量化合物

按照化学中定比定律，化合物中的不同原子的数量要保持固定的比例，但在实际的化合物
中，有一些化合物并不符合定比定律，其中负离子与正离子的比例并不是固定的比例关系，这
些化合物称为非化学计量化合物。这是在化学组成上偏离化学计量而产生的一种缺陷。在含
有变价元素（Ｆｅ、Ｔｉ、Ｃｏ）的人工合成晶体中，甚至是天然晶体中非化学计量化合物都是经常可
以见到的，这种化合物可以看作是高价化合物与低价化合物的固溶体，也是一种点缺陷。非化
学计量化合物具有如下特点：

（１）非化学计量化合物的产生及其缺陷浓度与气氛性质、分压大小有关，这有别于其他缺陷；
（２）这种化合物可以看作是高价化合物与低价化合物的固溶体，即不等价置换是发生在

同一种离子中的高价态与低价态间的相互置换；
（３）缺陷浓度与温度有关，这点可以从平衡常数看出；
非化学计量化合物都是半导体，非化学计量化合物为制造半导体元件开辟了一个新途径，

半导体材料分为两大类：一是掺杂半导体，如Ｓｉ、Ｇｅ中掺杂Ｂ、Ｐ。Ｓｉ中掺Ｐ为ｎ型半导体；二
是非化学计量化合物半导体，又分为金属离子过剩（ｎ型）（包括负离子缺位和间隙正离子）和
负离子过剩（ｐ型）（正离子缺位和间隙负离子）两大类。

３．６．１　由于负离子缺位，使金属离子过剩

ＴｉＯ２、ＺｒＯ２ 中会产生这种缺陷，它们的分子式可写为ＴｉＯ２－ｘ、ＺｒＯ２－ｘ。从化学计量的观
点来看，在这种化合物中，正离子与负离子的比例是１∶２，但由于氧离子不足，在晶体中存在
氧空位，使得金属离子与化学计量比较起来显得过剩。ＴｉＯ２－ｘ、ＺｒＯ２－ｘ的产生是由于环境中缺
氧，晶格中的氧会逸出到环境中，使晶体中出现氧空位而产生的。

对于ＴｉＯ２ 失去氧变成ＴｉＯ２－ｘ的过程，反应如下：

２ＴｉＯ２－１２Ｏ ２ ２ＴｉＴｉ′＋Ｖ··Ｏ ＋３ＯＯ （３．１０６）

２ＴｉＴｉ＋４Ｏ Ｏ ２ＴｉＴｉ′＋Ｖ··Ｏ ＋３ＯＯ＋
１
２Ｏ２↑

（３．１０７）

２ＴｉＴｉ＋Ｏ Ｏ ２ＴｉＴｉ′＋Ｖ··Ｏ ＋
１
２Ｏ２↑

（３．１０８）

　　又因为ＴｉＴｉ′＝ＴｉＴｉ＋ｅ′，所以式（３．１０８）等价于：

Ｏ Ｏ ２ｅ′＋Ｖ··Ｏ ＋
１
２Ｏ２↑

（３．１０９）

　　根据缺陷反应方程式，平衡时［ｅ′］＝２［Ｖ··Ｏ ］

Ｋ ＝
［Ｖ··Ｏ ］［ｐＯ２］

１／２［ｅ′］２

［ＯＯ］
（３．１１０）

　　如果注意到晶体中氧离子的浓度基本不变，而过剩电子的浓度是氧空位的两倍，则可简化
为：

［Ｖ··Ｏ ］∝ｐ
－１／６
Ｏ２

（３．１１１）
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　　式（３．１１１）表明氧空位的浓度与氧分压的１／６次方成反比。所以ＴｉＯ２ 的非化学计量对
氧压力是敏感的，在还原气氛中才能形成ＴｉＯ２－ｘ，所以在烧结含有ＴｉＯ２ 的陶瓷时，要注意氧

的压力，氧分压不足时，导致［Ｖ··Ｏ ］升高，烧结得到灰黑色的ＴｉＯ２－ｘ，而得不到金黄色的ＴｉＯ２。

另外，［ｅ′］∝ｐ－１
／６

Ｏ２
，所以ＴｉＯ２ 的非化学计量半导体的电导率随氧分压升高而降低，通过

控制氧分压就可控制材料的电导率。

若ｐＯ２不变，则［ｅ′］＝
２１／３Ｋ１／３

ｐ１
／６
Ｏ２

，而ΔＧ＝－ＲＴｌｎＫ，所以

［ｅ′］∝Ｋ１
／３＝ｅｘｐ － ΔＧ３（ ）ＲＴ

（３．１１２）

　　由此可见，电导率随温度的升高呈指数规律增加，反映了缺陷浓度与温度的关系。
从化学的观点看来，缺氧的 ＴｉＯ２ 可以看作是４价钛和３价钛氧化物的固体溶液，即

Ｔｉ２Ｏ３ 在ＴｉＯ２ 中的固溶体；也可以把它看作是为了保持电中性，部分Ｔｉ４＋降价为Ｔｉ３＋。应该
注意的是，这种离子变价的现象总是和电子的转移相联系的，即Ｔｉ４＋是由于得到电子而变成

Ｔｉ３＋的，但这个电子并不是固定在一个特定的钛离子上，而是容易从一个位置迁移到另一个位
置。更确切地理解，可把它看作是在负离子空位的周围，束缚了过剩电子，以保持电中性。

ＴｉＯ２－ｘ的晶体中，空位和周围离子的关系如图３．６６所示。如前所述，氧空位是带正电的，在氧
空位上束缚着２个电子，这两个电子不同一般的自由电子，它们是被空位束缚在空位周围的准
自由电子。这种电子如果与附近的Ｔｉ４＋离子相联系，Ｔｉ４＋就变成了Ｔｉ３＋。但这些电子并不属
于某一个具体固定的Ｔｉ４＋离子，在电场的作用下，可以从一个Ｔｉ４＋离子迁移到邻近的另一个

Ｔｉ４＋离子上，而形成电子电导。所以具有这种缺陷的材料是一种ｎ型半导体。

图３．６６　ＴｉＯ２－ｘ结构缺陷示意图

【例３．８】　许多晶体在高能射线照射下产生不同的颜色，经退火后晶体的颜色又消失，试
解释原因。

【解】　可通过“色心”的概念来解释。“色心”是由于电子补偿而引起的一种缺陷。一些晶
体受到Ｘ射线、γ射线、中子或电子辐照，往往会产生颜色。例如，金刚石用电子轰击，产生蓝
色；石英在反应堆中用中子辐照以后，产生棕色。这些颜色的产生是由于辐照破坏晶格，并产
生各种类型的点缺陷的缘故。为在缺陷区域保持电中性，过剩的电子或过剩正电荷（电子空
穴）就处在缺陷的位置上，与原子周围的电子具有一系列分离的允许能级一样，束缚在点缺陷
上的电荷，也具有这样的一组能级。这些允许能级相当于在可见光谱区域的光子能级。因而，
在缺陷位置上也就能吸收一定波长的光，这样材料就出现某种颜色。把这种经过辐照而变色
的晶体加热，能使缺陷扩散而消失或产生复合，使辐照破坏得到修复，晶体失去颜色。

研究最详细的色心是Ｆ色心（ＦＣｅｎｔｒｅ）（由德语ＦａｒｂｅＣｏｌｏｕｔ而得），当碱金属卤化物晶
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体在碱金属蒸汽中加热，然后快速淬火时，就产生Ｆ色心。例如，ＮａＣｌ在Ｎａ蒸汽中加热得到
黄棕色。当ＮａＣｌ晶体被加热时，Ｎａ扩散到晶体的内部，以过剩的Ｎａ＋离子存在。由于缺乏

Ｃｌ－离子，过剩的Ｎａ＋离子将伴随相当数目的氯离子空位。为了保持电中性，从Ｎａ来的一个

图３．６７　Ｆ色心

价电子被吸引到负离子空位上，并在那里被捕获（正像在理想晶体中，
一个价电子将被一个Ｃｌ原子所吸引，生成一个Ｃｌ－离子一样）。因此，

Ｆ色心是由一个负离子空位和一个在此位置上的电子组成的。它是一
个陷落电子中心（ＣａｐｔｕｒｅｄＴｒａｐｐｅｄｅｌｅｃｔｒｏｎＣｅｎｔｒｅ），Ｆ色心如图３．６７
所示，Ｆ色心也就是捕获了电子的负离子空位。前面曾提到负离子空
位带正电荷，对于氯离子空位带一个正电荷，现在它又捕获了一个电
子，因此，Ｆ色心的构造很像一个氢原子。

根据上述的ＴｉＯ２－ｘ结构缺陷（图３．６６），在氧空位上捕获两个电子，成为一种色心，这种色
心称为Ｆ色心，表示在这种色心上有２个准自由电子。色心上的电子能吸收一定波长的光，
使氧化钛从黄色变成蓝色直至灰黑色。这种存在氧空位的氧化钛是一种ｎ型半导体，不能作
为介质材料使用，ＴｉＯ２的非化学计量范围比较大，可以从ＴｉＯ到ＴｉＯ２－ｘ连续变化。

３．６．２　由于间隙正离子，使金属离子过剩

具有这种缺陷的结构如图３．６８所示，Ｚｎ１＋ｘ和Ｃｄ１＋ｘＯ属于这种类型。过剩的金属离子进

图３．６８　由于间隙正离子使金

属离子过剩型结构

入间隙位置，它是带正电的，为了保持电中性，等价的电子被
束缚在间隙金属离子的周围，这也是一种色心。例如ＺｎＯ
在锌蒸汽中加热，颜色会逐渐加深，就是形成这种缺陷的缘
故。缺陷反应可以表示如下：

Ｚｎ··ｉ ＋２ｅ′＋１２Ｏ２
（ｇ ） ＺｎＯ （３．１１３）

或

Ｚｎ·ｉ ＋ｅ′＋
１
２Ｏ２

（ｇ ） ＺｎＯ （３．１１４）

　　其缺陷形成过程如下：

Ｚｎ（ｇ ） Ｚｎ··ｉ ＋２ｅ′ （３．１１５）

　　按质量作用定律

Ｋ ＝
［Ｚｎ··ｉ ］［ｅ′］

２

ｐＺｎ
（３．１１６）

　　间隙锌离子的浓度与锌蒸汽压的关系为

［Ｚｎ··ｉ ］∝ｐ
１／３
Ｚｎ （３．１１７）

如果Ｚｎ离子化程度不足（此为另一种模型），

Ｚｎ（ｇ →） Ｚｎ·ｉ ＋ｅ′ （３．１１８）

［Ｚｎ·ｉ ］∝ｐ１
／２
Ｚｎ （３．１１９）

与上述反应同时进行的还有氧化反应

Ｚｎ（ｇ）＋１２Ｏ ２ ＺｎＯ （３．１２０）
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图３．６９　在６５０℃下，ＺｎＯ电导率σ与氧分压

ｐＯ２（ｍｍＨｇ）的关系

ｐＺｎ∝ｐ－１／２
Ｏ２

（３．１２１）

因此，Ｚｎ完全电离时，［ｅ′］∝ｐ－１６
Ｏ２
，Ｚｎ不完全电

离时，［ｅ′］∝ｐ－
１
４

Ｏ２
。实测ＺｎＯ电导率与氧分压的

关系（图３．６９）支持了单电荷间隙的模型，即后
一种是正确的。

　　３．６．３　由于间隙负离子，使负离子过剩

具有这种缺陷的结构如图３．７０所示。目前
只发现ＵＯ２＋ｘ具有这样的缺陷，可以看作 Ｕ２Ｏ８
在ＵＯ２中的固溶体。当在晶格中存在间隙负离

子时，为了保持电中性，结构中出现电子空穴，相应的正离子电价升高。电子空穴在电场下会
运动，因此，这种材料是ｐ型半导体。对于ＵＯ２＋ｘ中的缺陷反应可以表示为：

ＵＯ３
　ＵＯ２

→
　
Ｕ··Ｕ ＋２ＯＯ＋Ｏｉ″ （３．１２２）

等价于

１
２Ｏ →２ ２ｈ·＋Ｏｉ″ （３．１２３）

　　根据质量作用定律

Ｋ ＝
［Ｏｉ″］［ｈ·］２

ｐ１
／２
Ｏ２

（３．１２４）

　　由于［ｈ·］＝２［Ｏｉ″］，由此可得

［Ｏｉ″］∝ｐ１
／６
Ｏ２

（３．１２５）

即随着氧压力的增大，间隙氧的浓度增大，这种类型的缺陷化合物是ｐ型半导体。

图３．７０　由于存在间隙负离子，

使负离子过剩型的结构

图３．７１　由于正离子空位的存在，

引起负离子过剩型结构缺陷

３．６．４　由于正离子缺位，使负离子过剩

由于存在正离子空位，为了保持电中性，在正离子空位的周围捕获电子空穴，因此，它也是

ｐ型半导体。图３．７１为这种缺陷的示意图，Ｃｕ２Ｏ、ＦｅＯ中存在这种缺陷。以ＦｅＯ为例，其化
学式可以写成Ｆｅ１－ｘＯ。由于存在ＶＦｅ″，为了保持电中性，需要２个Ｆｅ２＋转变成Ｆｅ３＋来保持电
中性。从化学观点看，Ｆｅ１－ｘＯ可以看作Ｆｅ２Ｏ３ 在ＦｅＯ中的固溶体。为了保持电中性，３个

Ｆｅ２＋被２个Ｆｅ３＋和１个空位所代替。

·８５１· ３　晶体结构缺陷



Ｆｅ２Ｏ３
　ＦｅＯ

→
　
２Ｆｅ·Ｆｅ＋３ＯＯ＋ＶＦｅ″ （３．１２６）

２ＦｅＦｅ＋１２Ｏ２
（ｇ →） ２Ｆｅ·Ｆｅ＋ＯＯ＋ＶＦｅ″ （３．１２７）

　　式（３．１２７）等价于

１
２Ｏ２

（ｇ 幑幐帯帯） ＯＯ＋２ｈ·＋ＶＦｅ″ （３．１２８）

　　从方程式（３．１２８）中可见，铁离子空位ＶＦｅ″带负电，为了保持电中性，２个电子空穴被束缚
在其周围，形成一种Ｖ色心。根据质量作用定律

Ｋ ＝
［ＯＯ］［ｈ·］２［ＶＦｅ″］

ｐ１
／２
Ｏ２

（３．１２９）

　　由于［ＯＯ］≈１，［ｈ·］＝２［ＶＦｅ″］，由此可得

［ｈ·］∝ｐ１
／６
Ｏ２

（３．１３０）

即随着氧分压的增大，电子空穴浓度增大，电导率也相应增大。
从上述讨论中可以看到，非化学计量缺陷的浓度与气氛的性质及分压大小有关，这是它和

别的缺陷的最大不同之处。此外，这种缺陷的浓度也与温度有关，这从平衡常数Ｋ 与温度的
关系中反映出来。以非化学计量的观点来看，所有的化合物都是非化学计量的，只是非化学计
量的程度不同而已，例如，ＭｇＯ、Ａｌ２Ｏ３都有一个很狭小范围的非化学计量缺陷，但在一般情况
下，都把它们看作稳定的化学计量化合物。若干典型的非化学计量的二元化合物列在表３．３
中。

表３．３　典型的非化学计量的二元化合物

类　型 半导体 化　合　物 类　型 半导体 化　合　物

Ⅰ ｎ ＫＣｌ，ＮａＣｌ，ＫＢｒ，ＴｉＯ２，ＣｅＯ２，ＰｂＳ Ⅳ ｐ Ｃｕ２Ｏ，ＦｅＯ，ＮｉＯ，ＴｈＯ２，

Ⅱ ｎ ＺｎＯ，ＣｄＯ ＫＢｒ，ＫＩ，ＰｂＳ，ＳｎＳ，

Ⅲ ｐ ＵＯ２ ＣｕＩ，ＦｅＳ，ＣｒＳ

本章小结

实际晶体由于在形成过程中环境因素的作用，或者在合成、制备过程中由于原料纯度等因
素的影响，或者在加工、服役过程中由于外场的物理化学作用等，使得晶体结构的周期性势场
发生畸变，出现各种结构不完整性，此即结构缺陷。晶体的结构缺陷不等于晶体的缺点，实际
上，正是由于晶体结构缺陷的存在，才赋予晶体各种各样的性质或性能。

缺陷按几何形态分为点缺陷、线缺陷、面缺陷和体缺陷。这种分类方法符合人们认识事物
的基本规律，易建立起有关缺陷的空间概念。缺陷按其产生的原因分为：热缺陷、杂质缺陷、非
化学计量缺陷、电荷缺陷和辐照缺陷等。此种分类方法有利于了解缺陷产生的原因和条件，有
利于实施对缺陷的控制和利用。

点缺陷是材料中最常见的一种缺陷，包括热缺陷、组成缺陷、非化学计量缺陷、色心等。材
料中的点缺陷始终处于产生与复合动态平衡状态，它们之间可以像化学反应似地相互反应。
书写组成缺陷反应方程式时，杂质中的正负离子对应地进入基质中正负离子的位置。离子间
价态不同时，若低价正离子占据高价正离子位置时，该位置带有负电荷，为了保持电中性，会产
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生负离子空位或间隙正离子；若高价正离子占据低价正离子位置时，该位置带有负电荷，为了
保持电中性，会产生正离子空位或间隙负离子。

固溶体按照外来组元在基质晶体中所处位置不同，可分为置换固溶体和间隙固溶体。按
外来组元在基质晶体中的固溶度，可分为连续型（无限型）固溶体和有限型固溶体。形成固溶
体后，继之晶体的结构变化不大，但性质变化却非常显著，据此可以对材料进行改性。当材料
中有变价离子存在，或晶体中质点间的键合作用比较弱时，材料与介质之间发生物质交换，形
成非化学计量化合物，此类化合物是一种半导体材料。

点缺陷的浓度表征非常灵活，只要选择合适的比较标准，可以得出多种正确的浓度表征结
果。点缺陷的存在及其相互作用与半导体材料的制备、材料的高温动力学过程，材料的光学、
电学性质等密切相关。

线缺陷是晶体在结晶时受到杂质、温度变化或振动等产生的应力作用，或者晶体在使用时
受到打击、切削、研磨等机械应力作用或高能射线辐照作用而产生的线状缺陷，分为刃位错、螺
位错和混合位错等。位错间的相互作用、位错与点缺陷间的相互作用以及运动，与晶体力学性
质、塑性变形行为等密切相关。运用位错理论可以成功地解释晶体的屈服强度、加工硬化、合
金强化、相变强化以及脆性、断裂和蠕变等晶体强度理论中的重要问题。

面缺陷是块体材料中若干区域的边界。每个区域内具有相同的晶体结构，区域之间有不
同的取向。面缺陷包括表面、晶界、界面、层错、孪晶面等。晶界是不同取向的晶粒之间的界
面。界面分为位错界面、孪晶界面和平移界面。根据界面上质点排列情况不同有共格、半共格
和非共格界面。面缺陷对解释材料的力学性质———断裂韧性具有重要意义。

思考题与习题

３．１　解释下列基本概念：

结构缺陷、点缺陷、线缺陷、面缺陷、固溶体（置换型和间隙型固溶体）、非化学计量缺陷、色心。

３．２　试述位错的基本类型及其特点。

３．３　非化学计量化合物有何特点？为什么非化学计量化合物都是ｎ型或ｐ型半导体材料？

３．４　影响置换型固溶体和间隙型固溶体形成的因素有哪些？

３．５　试分析形成固溶体后对晶体性质的影响。

３．６　说明下列符号的含义：

ＶＮａ，ＶＮａ′，Ｖ·Ｃｌ ，（ＶＮａ′Ｖ
·
Ｃｌ ），Ｃａ

·
Ｋ ，ＣａＣａ，Ｃａ

··
ｉ 。

３．７　写出下列缺陷反应式：

（１）ＮａＣｌ溶入ＣａＣｌ２ 中形成空位型固溶体；

（２）ＣａＣｌ２ 溶入ＮａＣｌ中形成空位型固溶体；

（３）ＮａＣｌ形成肖特基缺陷；

（４）ＡｇＩ形成弗伦克尔缺陷（Ａｇ＋进入间隙）。

３．８　ＭｇＯ的密度是３．５８ｇ／ｃｍ３，其晶格参数是０．４２ｎｍ，计算单位晶胞 ＭｇＯ的肖特基缺陷数。

３．９　ＭｇＯ（ＮａＣｌ型结构）和Ｌｉ２Ｏ（反萤石型结构）均以氧的立方密堆为基础，而且阳离子都在这种排列

的间隙中。但在 ＭｇＯ中主要的点缺陷是肖特基缺陷，而在Ｌｉ２Ｏ中是弗伦克尔型。

３．１０　（ａ）ＭｇＯ晶体中，肖特基缺陷的生成能为６ｅＶ，计算在２５℃和１６００℃时热缺陷的浓度。（ｂ）如果

ＭｇＯ晶体中，含有×１０－６ｍｏｌ的Ａｌ２Ｏ３ 杂质，则在１６００℃时，ＭｇＯ晶体中是热缺陷占优势还是杂质缺陷占优

势，说明原因。（答：１．９×１０－５１，８．０×１０－９）
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３．１１　ＭｇＯ晶体的肖特基缺陷生成能为８４ｋＪ／ｍｏｌ，计算该晶体在１０００Ｋ和１５００Ｋ的缺陷浓度。（答：

６．４×１０－３，３．５×１０－２）

３．１２　非化学计量化合物ＦｅｘＯ中，Ｆｅ３＋／Ｆｅ２＋＝０．１，求ＦｅｘＯ中的空位浓度及ｘ值。（答：２．２５×１０－５；

０．９５６）

３．１３　非化学计量缺陷的浓度与周围气氛的性质、压力大小相关，如果增大周围氧气的分压，非化学计量

化合物Ｆｅ１－ｘＯ及Ｚｎ１＋ｘＯ的密度将发生怎么样的变化？增大还是减小？为什么？

图３．７２　习题３．１５图

３．１４　对于刃位错和螺位错，区别其位错线方向、伯氏矢量和位错运动方向

的特点。

３．１５　图３．７２是晶体二维图形，内含有一个正刃位错和一个负刃位错。

（ａ）围绕两个位错伯格斯回路，最后得伯格斯矢量若干？

（ｂ）围绕每个位错分别作伯氏回路，其结果又怎样？

３．１６　有两个相同符号的刃位错，在同一滑移面上相遇，它们将是排斥还是

吸引？

３．１７　晶界对位错的运动将发生怎么样的影响？能预计吗？

３．１８　晶界有小角度晶界与大角度晶界之分，大角度晶界能用位错的阵列

来描述吗？

３．１９　从化学组成、相组成考虑，试比较固溶体与化合物、机械混合物的差别。

３．２０　试阐明固溶体、晶格缺陷和非化学计量化合物三者之间的异同点，列出简明表格比较。

３．２１　在面心立方空间点阵中，面心位置的原子数比立方体顶角位置的原子数多三倍。原子Ｂ溶入 Ａ
晶格的面心位置中，形成置换型固溶体，其成分应该是Ａ３Ｂ呢还是Ａ２Ｂ？为什么？

３．２２　Ａｌ２Ｏ３ 在 ＭｇＯ中形成有限固溶体，在低共熔温度１９９５℃时，约有１８ｗｔ％Ａｌ２Ｏ３ 溶入 ＭｇＯ中，假

设 ＭｇＯ单位晶胞尺寸变化可忽略不计。试预计下列情况的密度变化。

（ａ）Ｏ２－为填隙离子。

（ｂ）Ａｌ３＋为置换离子。

３．２３　对硫铁矿进行化学分析：按分析数据的Ｆｅ／Ｓ计算，得出两种可能的成分：Ｆｅ１－ｘＳ和ＦｅＳ１－ｘ。前者

意味着是Ｆｅ空位的缺陷结构，后者是Ｆｅ被置换。设想用一种实验方法以确定该矿物究竟属哪一类成分？

３．２４　说明为什么只有置换型固溶体的两个组分之间才能相互完全溶解，而填隙型固溶体则不能。

３．２５　如果：（１）溶剂和溶质原子的原子半径相差超过±１５％；（２）两元素的电负性相差超过 ±０．４％，

通常这一对元素将不利于形成置换型固溶体，其中前一因素往往起主导作用。仅根据提供的资料提出哪一对

金属大概不会形成连续固溶体：ＴａＷ，ＰｔＰｂ，ＣｏＮｉ，ＣｏＺｎ，ＴｉＴａ。

金　　属 原子半径（ｎｍ） 晶体结构 金　　属 原子半径（ｎｍ） 晶体结构

Ｔｉ

　

０．１４６１

　

六方（＜８８３℃）

体心立方（＞８８３℃）
Ｚｎ

Ｔａ

０．１３３２

０．１４３０

六方

体心立方

Ｃｏ

　

０．１２５１

　

六方（＜４２７℃）

面心立方（～４２７℃）
Ｗ

Ｐｔ

０．１３７０

０．１３８７

体心立方

面心立方

Ｎｉ ０．１２４６ 面心立方 Ｐｄ ０．１７５０ 面心立方

３．２６　对于 ＭｇＯ、Ａｌ２Ｏ３ 和Ｃｒ２Ｏ３，其正、负离子半径比分别为０．４７、０．３６和０．４０，则Ａｌ２Ｏ３ 和Ｃｒ２Ｏ３ 形

成连续固溶体。

（ａ）这个结果可能吗？为什么？

（ｂ）试预计，在 ＭｇＯＣｒ２Ｏ３ 系统中的固溶度是有限的还是无限的？为什么？

３．２７　某种ＮｉＯ是非化学计量的，如果ＮｉＯ中Ｎｉ３＋／Ｎｉ２＋＝１０－４，问每１ｍ３ 中有多少载流子？

３．２８　在 ＭｇＯＡｌ２Ｏ３ 和ＰｂＴｉＯ３ＰｂＺｒＯ３ 中哪一对形成有限固溶体，哪一对形成无限固溶体，为什么？

·１６１·思考题与习题



３．２９　将ＣａＯ外加到ＺｒＯ２ 中去能生成不等价置换固溶体，在１６００℃时，该固体具有立方萤石结构，经Ｘ
射线分析测定，当溶入０．１５ｍｏｌＣａＯ 时，晶胞参数ａ＝０．５１３１ｎｍ，实验测定密度Ｄ＝０．５４７７ｇ／ｃｍ３，对于

ＣａＯＺｒＯ２固溶体来说，从满足电中性来看，可以形成氧离子空位的固溶体也可形成Ｃａ２＋嵌入阴离子间隙中

的固溶体，其固溶方程为：

ＣａＯ
　ＺｒＯ２

→
　
ＣａＺｒ″＋ＯＯ＋Ｖ··Ｏ

２ＣａＯ
　ＺｒＯ２

→
　
ＣａＺｒ″＋２ＯＯ＋Ｃａ··ｉ

请写出两种固溶体的化学式，并通过计算密度判断生成的是哪一种固溶体。

·２６１· ３　晶体结构缺陷
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非晶态结构与性质

本章提要

熔体和玻璃体是物质另外两种聚集状态。相对于晶体而言，熔体和玻璃体中质点排
列具有不规则性，至少在长距离范围结构具有无序性，因此，这类材料属于非晶态材料。
从认识论角度看，本章将从晶体中质点的周期性、规则性排列过渡到质点微观排列的非周
期性、非规则性来认识非晶态材料的结构和性质。

熔体特指加热到较高温度才能液化的物质的液体，即较高熔点物质的液体。熔体快
速冷却则变成玻璃体。因此，熔体和玻璃体是相互联系、性质相近的两种聚集状态，这两
种聚集状态的研究对理解无机材料的形成和性质有着重要的作用。

传统玻璃的整个生产过程就是熔体和玻璃体的转化过程。在其他无机材料（如水泥、
耐火材料、陶瓷、粉末冶金制品等）的生产过程中一般也都会出现一定数量的高温熔融相，
常温下以玻璃相存在于各晶相之间，其含量及性质对这些材料的形成过程及制品性能都
有重要影响。如水泥行业，高温液相的性质（如粘度、表面张力）常常决定水泥烧成的难易
程度和质量好坏。陶瓷和耐火材料行业，它通常是强度和美观的有机结合，有时希望有较
多的熔融相，而有时又希望熔融相含量较少，而更重要的是希望能控制熔体的粘度及表面
张力等性质。所有这些愿望，都必须在充分认识熔体结构和性质及其结构与性质之间的
关系之后才能实现。本章主要介绍熔体的结构及性质，玻璃的通性、玻璃的形成以及玻璃
的结构理论等内容，这些基本知识对控制材料的制造过程和改善材料性能具有重要的意
义。

４．１　熔体的结构

４．１．１　对熔体的一般认识

熔体或液体是介于气体和固体（晶体）之间的一种物质状态。液体具有流动性和各向同
性，和气体相似；液体又具有较大的凝聚能力和很小的压缩性，则又与固体相似。过去曾长期
把液体看作是更接近于气体的状态，即看作是被压缩了的气体，内部质点排列也认为是无秩序
的，只是质点间距离较短。后来的研究表明，只是在较高的温度（接近气化）和压力不大的情况
下，上述看法才是对的。相反，当液体冷却到接近于结晶温度时，很多事实证明，液体和晶体相
似。例如：

（１）晶体与液体的体积密度相近。当晶体熔化为液体时体积变化较小，一般不超过１０％
（相当于质点间平均距离增加３％左右）；而当液体气化时，体积要增大数百倍至数千倍（例如
水增大１２４０倍）。由此可见，液体中质点之间的平均距离与固体十分接近，而和气体差别



较大。
（２）晶体的熔解热不大，比液体的气化热小得多。例如Ｎａ晶体的熔化热为２．５１ｋＪ／ｍｏｌ，

Ｚｎ晶体的熔化热为６．７０ｋＪ／ｍｏｌ，冰的熔解热为６．０３ｋＪ／ｍｏｌ，而水的气化热为４０．４６ｋＪ／ｍｏｌ。
这说明晶体和液体内能差别不大，质点在固体和液体中的相互作用力是接近的。

（３）固液态热容量相近。表４．１给出几种金属固、液态时的热容值。这些数据表明质点
在液体中的热运动性质（状态）和在固体中差别不大，基本上仍是在平衡位置附近作谐振动。

表４．１　几种金属固、液态时的热容值

物 质 名 称 Ｐｂ Ｃｕ Ｓｂ Ｍｎ

液体热容（Ｊ／ｍｏｌ） ２８．４７ ３１．４０ ２９．９４ ４６．０６

固体热容（Ｊ／ｍｏｌ） ２７．３０ ３１．１１ ２９．８１ ４６．４７

图４．１　不同聚集状态物质的Ｘ射线衍射

强度随入射角度变化的分布曲线

（４）Ｘ射线衍射图谱相似。这是最具有说服力的
实验。图４．１是同一物质不同聚集状态的Ｘ射线衍射

强度Ｉ与衍射角度ｓｉｎθλ
的关系。从图上可以看出，气体

的特点是当衍射角度θ小的时候，衍射强度很大（小角
度衍射），随着θ值的增大，衍射强度逐渐减弱；晶体的
特点是衍射强度时强时弱，在不同θ处出现尖锐的衍射
峰；在液体的Ｘ射线衍射图中，没有气体所特有的小角
度衍射，而通常呈现宽阔的衍射峰，这些峰的中心位置
位于该物质相应晶体对应衍射峰所在的区域中；玻璃
的Ｘ射线衍射图与液体近似。

液体衍射峰最高点的位置与晶体相近表明了液体

中某一质点最邻近的几个质点的排列形式与间距和晶

体中的相似。液体衍射图中的衍射峰都很宽阔，这是和液体质点的有规则排列区域的高度分
散有关。由此可以认为，在高于熔点不太多的温度下，液体内部质点的排列并不像气体那样杂
乱无章，相反，却具有某种程度的规律性。这体现了液体结构中的近程有序和远程无序的特征。

综上所述，液体是固体和气体的中间相，液体结构在气化点和凝固点之间变化很大，


在高

温（接近气化点）时与气体接近，在稍高于熔点时与晶体接近


。
由于通常接触的熔体多是离熔点温度不太远的液体，故把熔体的结构看作与晶体接近更

有实际意义。这是因为当物质处于晶体状态时，晶格中质点的分布是按照一定规律周期性重
复排列的，使其结构表现出远程有序的特点。当把晶体加热到熔点并熔化成熔体时，晶体的晶
格受到破坏，而使其不再远程有序。但由于晶体熔化后质点的间距、相互作用力及热运动状态
变化不大，因而在有些质点周围仍然围绕着一定数量的有规则排列的质点。而在远离中心质
点处，这种有规则排列逐渐消失，使之具有在小范围内质点有序排列的近程有序特点。

４．１．２　硅酸盐熔体结构———聚合物理论

一般盐类的熔体结构质点是简单的分子、原子或离子。但硅酸盐熔体的结构要复杂得多，
这是因为硅酸盐晶体结构中的 Ｓｉ Ｏ 或 Ａｌ Ｏ 之间的结合力强，在转变成熔体时难以破坏

·４６１· ４　非晶态结构与性质



造成的。因此，硅酸盐熔体中的质点不可能全部以简单的离子形式存在。硅酸盐熔体具有粘
度大的特点，说明熔体中存在较大的难活动的质点或质点组合体。实验表明，硅酸盐熔体和玻
璃体的结构很相似，它们的结构中都存在着近程有序的区域。

在２０世纪７０年代贝尔泰（Ｐ．Ｂａｌｔａ）等提出了熔体聚合物理论。之后，随着结构测试方
法、研究手段及计算技术的改进和发展，对硅酸盐熔体结构的认识进展很大。熔体的聚合物理
论正日趋完善，并能很好地解释熔体的结构及结构与组成、性能之间的关系。

４．１．２．１　聚合物的形成
在硅酸盐熔体中，最基本的离子是硅、氧和碱金属或碱土金属离子。由于Ｓｉ４＋电价高，半

径小，它有着很强的形成硅氧四面体［ＳｉＯ４］的能力。根据鲍林电负性计算， Ｓｉ Ｏ 间电负性
差值ΔＸ＝１．７，所以 Ｓｉ Ｏ 键既有离子键又有共价键的成分（其中５０％为共价键）。Ｓｉ原子
位于４个ｓｐ３ 杂化轨道构成的四面体中心。当Ｓｉ与Ｏ结合时，可与Ｏ原子形成ｓｐ３、ｓｐ２、ｓｐ三
种杂化轨道，从而形成σ键；同时Ｏ原子已充满的ｐ轨道可以作为施主与Ｓｉ原子全空着的ｄ
轨道形成 ｄπ ｐ π 键，这时，π键叠加在σ键上，使 Ｓｉ Ｏ 键增强和距离缩短。 Ｓｉ Ｏ 键有

这样的键合方式，因此它具有高键能、方向性和低配位等特点。熔体中 Ｒ Ｏ 键（Ｒ指碱金属

图４．２　Ｎａ２Ｏ和 Ｓｉ Ｏ
网络反应示意图

或碱土金属离子）的键型是以离子键为主，比 Ｓｉ Ｏ 键弱得多。当

Ｒ２Ｏ、ＲＯ引入硅酸盐熔体中时，Ｓｉ４＋将把 Ｒ Ｏ 上的 Ｏ２－拉向自己
一边，使  Ｓｉ Ｏ Ｓｉ中的 Ｓｉ Ｏ 键断裂，导致 Ｓｉ Ｏ 键的键强、键
长、键角都会发生变动。亦即Ｒ２Ｏ、ＲＯ起到了提供“游离”氧的作用。

如图４．２以Ｎａ２Ｏ为例，说明以上的变化。图中与两个Ｓｉ４＋相连
的氧称为桥氧（Ｏｂ），与一个Ｓｉ４＋相连的氧称为非桥氧（Ｏｎｂ）。在ＳｉＯ２
石英熔体中，Ｏ／Ｓｉ比值为２∶１，［ＳｉＯ４］连接成架状。当引入 Ｎａ２Ｏ
时，由于Ｎａ２Ｏ提供“游离”氧，Ｏ／Ｓｉ比升高，结果使部分桥氧断裂成
为非桥氧。随Ｎａ２Ｏ的加入量的增加，Ｏ／Ｓｉ比值可由原来２∶１逐步
升高至４∶１，此时［ＳｉＯ４］的连接方式可从架状、层状、带状、链状、环
状最后过渡到桥氧全部断裂而形成［ＳｉＯ４］岛状，［ＳｉＯ４］连接程度降低。

以上这种在Ｎａ２Ｏ的作用下，使架状［ＳｉＯ４］断裂的过程称为熔融石英的分化过程。分化
的结果，在熔体中形成了各种聚合程度的聚合物。图４．３为分化过程示意图。

图４．３　四面体网络被碱分化示意图

这个过程被认为是：由于粉碎的石英颗粒表面带有断键，这些断键与空气中的水汽作用形
成了  Ｓｉ Ｏ Ｈ 键。图中４．３（ａ）所示的是ＳｉＯ２ 颗粒的表面层。为了简化，图中只画出
［ＳｉＯ４］中的３个氧离子。当石英与 Ｎａ２Ｏ一起熔融时，在断键处将发生离子交换，使大部分

·５６１·４．１　熔体的结构



 Ｓｉ Ｏ Ｈ 键变为  Ｓｉ Ｏ Ｎａ键。由于Ｎａ＋在硅氧四面体周围的存在，而使图４．３（ｂ）中
（１）处的非桥氧与Ｓｉ相连的键加强，而使（２）处的桥氧键相对减弱。在减弱的 Ｓｉ Ｏ 键处很
容易受到Ｎａ２Ｏ的侵袭而使（２）处的 Ｓｉ Ｏ 键断裂，结果原来的桥氧变成非桥氧，形成由两个
硅氧四面体组成的短链二聚体［Ｓｉ２Ｏ７］，并从石英骨架上脱落下来，从而使熔融石英骨架分化，
如图４．３（ｃ）所示。与此同时，在断键处形成新的  Ｓｉ Ｏ Ｎａ 键，如图４．３（ｄ）。而邻近的

Ｓｉ Ｏ 键又成为新的侵袭对象。只要有 Ｎａ２Ｏ存在，则这种分化反应便会继续下去直至平
衡。分化的结果将产生许多由硅氧四面体短链形成的低聚物，以及一些没有被分化完全的残
留高聚物———石英骨架，即石英的“三维晶格碎片”，用［ＳｉＯ２］ｎ 表示。各种低聚物生成量和高
聚物残存量由熔体总组成和温度等因素决定。

在熔融过程中随时间延长，温度上升，不同聚合程度的聚合物发生变形。一般链状聚合物
易发生围绕 Ｓｉ Ｏ 轴转动同时弯曲。层状聚合物则使层本身发生褶皱、翘曲；架状聚合物热
缺陷增多，同时  Ｓｉ Ｏ Ｓｉ键角发生变化。

由分化过程产生的低聚合物不是一成不变的，它可以相互发生作用，


形成级次较高的聚合

物，同时释放出部分Ｎａ２Ｏ。这过程称为缩聚


。例如：
［ＳｉＯ４］Ｎａ４＋［Ｓｉ２Ｏ７］Ｎａ →６ ［Ｓｉ３Ｏ１０］Ｎａ８＋Ｎａ２Ｏ

　　（短键）

２［Ｓｉ３Ｏ１０］Ｎａ →８ ［Ｓｉ６Ｏ１８］Ｎａ１２＋２Ｎａ２Ｏ
　（六节环）

缩聚释放的Ｎａ２Ｏ又能进一步侵蚀石英骨架而使其分化出低聚物，如此循环，直到体系达
到分化缩聚平衡为止。这样，在熔体中就有各种不同聚合程度的聚合阴离子团同时并存，有
［ＳｉＯ４］４－单体、［Ｓｉ２Ｏ７］６－（二聚体）、［Ｓｉ３Ｏ１０］８－（三聚体）……［ＳｉｎＯ３ｎ＋１］２（ｎ＋１）－（ｎ聚体），ｎ＝
１，２，３，…，∞。此外还有三维晶格碎片［ＳｉＯ２］ｎ（其边缘有断键，内部有缺陷）、没有参加反应的
氧化物（游离碱）及石英颗粒带入的吸附物等。它们在一定组成和温度下有确定的浓度。这些
多种聚合物同时并存而不是一种独存便是熔体结构远程无序的实质。这里要说明一点，聚合
物是具有晶体结构的，例如含有３个［ＳｉＯ４］４－三聚体，３个［ＳｉＯ４］４－构成与晶体结构中一样的
三节环；含有６个［ＳｉＯ４］４－的六聚体就是以六节环的形式存在的。但它们的晶格很小且很不
完整。这就使石英熔体在对应于石英晶体Ｘ射线衍射峰的位置也存在着［ＳｉＯ４］４－Ｘ射线衍
射峰，并呈弥散状态。表４．２示出不同Ｏ／Ｓｉ比值时相应的聚合阴离子团结构。

表４．２　硅酸盐聚合结构

Ｏ∶Ｓｉ 名　　称 负离子团类型 共氧离子数 每个硅负电荷数 负离子团结构

４∶１ 岛状硅酸盐 ［ＳｉＯ４］４－ ０ ４

３．５∶１ 组群状硅酸盐 ［Ｓｉ２Ｏ７］６－ １ ３

３∶１ 六节环（三节环）
［Ｓｉ６Ｏ１８］１２－

［Ｓｉ３Ｏ９］６－
２ ２
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续表４．２

Ｏ∶Ｓｉ 名　　称 负离子团类型 共氧离子数 每个硅负电荷数 负离子团结构

３∶１ 链状硅酸盐 １
∞
［Ｓｉ２Ｏ６］４－ ２ ２

２．７５∶１ 带状硅酸盐 １
∞
［Ｓｉ４Ｏ１１］６－ ２．５ １．５

２．５∶１ 层状硅酸盐 ２
∞
［Ｓｉ４Ｏ１０］４－ ３ １ 二维方向无限延伸

２∶１ 架状硅酸盐 ３
∞
［ＳｉＯ２］ ４ ０ 三维方向延伸

４．１．２．２　影响聚合物聚合程度的因素
硅酸盐熔体中各种聚合程度的聚合物浓度（数量）受组成和温度两个因素的影响。
在熔体组成不变时，各级聚合物的浓度（数量）与温度有关。熔体中的“三维晶格碎片”随

幑幐温度变化存在聚合 解聚的平衡。在高温时，低聚合物以分立状态存在，当温度降低时有一
部分附着在“三维碎片”上，被碎片表面的断键所固定，产生聚合反应。如果温度再升高，低聚
物又脱离，产生解聚反应。图４．４示出某一硼硅酸盐熔体中各种聚合程度的硅氧聚合物浓度
与温度的关系。由图４．４可见，随温度升高，低聚物浓度增加，高聚物［ＳｉＯ２］ｎ的浓度降低。

当熔体温度不变时，各种聚合程度聚合物的浓度与熔体的组成有关。若用Ｒ表示熔体中
氧硅数目比（即Ｒ＝Ｏ／Ｓｉ），Ｒ大说明熔体中碱性金属氧化物含量高，分化后非桥氧数目多，故
而低聚物的浓度随之增大（数量多），图４．５所示为各种聚合程度聚合物中［ＳｉＯ４］四面体含量
与Ｒ的关系。由图可见，随Ｒ增大，１～８聚合物的生成量增加，如Ｒ＝２．３时，１～８聚合物总
量仅占４％（Ｒ＝２．３曲线下面积），其余的均为级次大于８的聚合物（图中未画出）；而当Ｒ＝３
时，１～８聚合物总量达６３％，级次大于８的高聚物总量约占３７％。

图４．４　某一硼硅酸盐熔体中聚　

合物的分布随温度的变化

图４．５　［ＳｉＯ４］四面体在各种聚合

物中的分布与Ｒ的关系

综上所述，硅酸盐熔体中聚合物的形成过程可分为三个阶段。初期：石英（或硅酸盐）


的分

化；中期：缩聚并伴随着变形；后期在一定时间和一定温度下，缩聚分化达到平衡。


产物中有

低聚物、高聚物、三维晶格碎片以及游离碱、吸附物，


最后得到的熔体是不同聚合程度的各种聚

合体的混合物，构成硅酸盐熔体结构。聚合物的种类、


大小和数量随熔体的组成和温度而变
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化

。这就是硅酸盐熔体结构的聚合物理论。
除硅的氧化物能聚合成各种聚合阴离子团以外，熔体中含有硼、锗、磷、砷等氧化物时也会

形成类似的聚合。聚合程度随Ｏ／Ｂ、Ｏ／Ｐ、Ｏ／Ｇｅ、Ｏ／Ａｓ等的比率和温度而变化。
随着聚合物理论的诞生，梅逊（Ｃ．Ｒ．Ｍａａｓｏｎ）更进一步用有机高分子理论来定量计算在

一定温度下无机氧化物熔体中各种聚合程度聚合物的浓度分布。
贝尔泰（Ｐ．Ｂａｌｔａ）等运用梅逊计算法，对偏硅酸钠（Ｎａ２Ｏ·ＳｉＯ２）熔体进行聚合物分布数

量的计算，并绘制了熔体结构模型。熔体结构模型图见图４．６。

图４．６　偏硅酸钠熔体结构模型（二维示意图）

图４．６显示了偏硅酸钠熔体结构有用而且直观的图形。从图４．６中可以看出结构的复杂
性，这是由于存在大量不同类型的聚合物而造成的。从４．６图中还可以看出：大分子被小分子
所包围，小分子起着“润滑剂”的作用，使熔体具有良好的流动性。模型也表示属于不同的分子
的 Ｏ Ｎａ ＋ 偶极子相互交错、相互作用，随着温度下降，由于这种相互作用在冷却过程中原
子重新分布使得不同尺寸的相邻链相互固定下来，从而引起偏硅酸盐迅速有次序排列和结晶。

聚合物结构理论模型有助于理解熔体结构中聚合物的多样性和复杂性，得出熔体结构特
点是近程有序而远程无序的结论。

４．１．２．３　熔体的分相
在某些情况下，硅酸盐熔体会分成２种或２种以上的不混溶液相，称为分相现象。根据近

年研究，这种现象普遍存在。这种分相可能与熔体中的 Ｓｉ Ｏ 聚合体和其他正离子氧多面
体的几何结构，以及正离子氧的键性有关。如果外加正离子在熔体中和氧形成较强的键，以
致氧很难被硅离子夺去，在熔体中表现为独立的 Ｒ Ｏ 离子聚集体，其中只含有少数Ｓｉ离
子。这样就出现两种液相共存，一种是含少量Ｓｉ的富 Ｒ Ｏ 液相，一种是含 Ｒ＋少的富

Ｓｉ Ｏ 液相，使系统的自由焓降低。所以在熔体中可观察到两种液相的不混溶现象。
正离子（Ｒ＋和Ｒ２＋）和氧的键强近似地取决于正离子电荷与半径（Ｚ／ｒ）之比。Ｚ／ｒ比值越

大，熔体分相的倾向越明显。Ｓｒ２＋、Ｃａ２＋、Ｍｇ２＋等正离子的Ｚ／ｒ比值最大，容易导致熔体分相。
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Ｋ＋、Ｃｓ＋、Ｒｂ＋的Ｚ／ｒ比值较小，不易导致熔体分相。但Ｌｉ＋的半径小，会使 Ｓｉ Ｏ 熔体中出
现很小的第二液相的液滴，造成乳光现象。

４．２　熔体的性质

４．２．１　粘度

粘度在无机材料生产工艺上很重要。玻璃生产的各个阶段，从熔制、澄清、均化、成型、加
工，直到退火的每一工序都与粘度密切相关，如熔制玻璃时，粘度小，熔体内气泡容易逸出，在
玻璃成型和退火方面粘度起控制性作用，玻璃制品的加工范围和加工方法的选择取决于熔体
粘度及其随温度变化的速率；粘度也是影响水泥、陶瓷、耐火材料烧成速率快慢的重要因素，降
低粘度对促进烧结有利，但粘度过低又增加了坯体变形的能力；在瓷釉中如果熔体粘度控制不
当就会形成流釉等缺陷。此外，熔渣对耐火材料的腐蚀，对高炉和锅炉的操作也和粘度有关。
因此熔体的粘度是无机材料制造过程中需要控制的一个重要工艺参数。

粘度是流体（液体或气体）抵抗流动的量度。当液体流动时，一层液体受到另一层液体的
牵制，其内摩擦力Ｆ的大小与两层液体间的接触面积及其垂直流动方向的速度梯度成正比，
即：

Ｆ＝ηＳ
ｄｖ
ｄｘ

（４．１）

式中　Ｆ———两层液体间的内摩擦力；

　Ｓ———两层液体间的接触面积；

　ｄｖｄｘ
———垂直流动方向的速度梯度；

　η———比例系数，称为粘滞系数，简称粘度。
因此，粘度物理意义是指单位接触面积、单位速度梯度下两层液体间的内摩擦力。粘度单

位是Ｐａ·ｓ（帕·秒）。１Ｐａ·ｓ＝１Ｎ·ｓ／ｍ２＝１０ｄｙｎｅ·ｓ／ｃｍ２＝１０Ｐ（泊）或１ｄＰａ·ｓ（分帕·秒）

＝１Ｐ（泊）。粘度的倒数称液体流动度，即＝１／η。
影响熔体粘度的主要因素是温度和化学组成。硅酸盐熔体在不同温度下的粘度相差很

大，可以从１０－２Ｐａ·ｓ变化至１０１５Ｐａ·ｓ，组成不同的熔体在同一温度下的粘度也有很大差别。
在硅酸盐熔体结构中，有聚合程度不同的多种聚合物交织而成的网络，使得质点之间的移动很
困难，因此硅酸盐熔体的粘度比一般液体高得多，如表４．３所示。

表４．３　几种熔体的粘度

熔　　体 温　　度（℃） 粘度（Ｐａ·ｓ）

水 ２０ ０．００１００６

熔融ＮａＣｌ ８００ ０．００１４９

钠长石 １４００ １７７８０

８０％钠长石＋２０％钙长石 １４００ ４３６５

瓷釉 １４００ １５８５
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４．２．１．１　粘度温度关系
（１）弗伦克尔（Ｆｒｅｎｋｅｌ）公式
熔体粘滞流动受到的阻碍与它的内部结构有关。从熔体结构可知，在熔体中各质点的距

离和相互作用力的大小都与晶体接近，每个质点都处在相邻质点的键力作用之下，也即落在一
定大小的势垒Δｕ之间。在平衡状态下，质点处于位能比较低的状态。如要使质点流动，就得
使它活化，即要有克服势垒Δｕ的足够能量。因此这种活化质点的数目越多，流动性就越大，

按玻耳兹曼能量分布定律，活化质点的数目是和ｅ－
Δｕ
ｋＴ成比例的，即：

ｎ＝Ａ１ｅ－
Δｕ
ｋＴ

式中　ｎ———具有活化能Δｕ的活化质点数目；

　Δｕ———质点粘滞活化能；

　ｋ———玻耳兹曼常数；

　Ｔ———绝对温标；

　Ａ１———与熔体组成有关的常数。
流动度与活化质点成正比：

＝Ａ２ｅ－
Δｕ
ｋＴ

所以：

η＝
１
 ＝

Ａ３ｅ
Δｕ
ｋＴ

对上式取对数，得：

ｌｇη＝ｌｇＡ３＋
Δｕ
ｋＴｌｇｅ

如Δｕ与温度无关，则：

ｌｇη＝Ａ＋
Ｂ
Ｔ

（４．２）

图４．７　钠硅酸盐玻璃熔体的

ｌｇη～
１
Ｔ
关系曲线

式中　Ａ＝ｌｇＡ３；Ｂ＝Δｕｋｌｇｅ
，Ａ和Ｂ 均为与温度无关而与组成

有关的常数。即ｌｇη与１／Ｔ成直线关系。这正是由于温度升
高，质点动能增大，使更多的质点成为活化质点之故。从直线
斜率可算出Δｕ。

但因这个公式假定粘滞活化能只是与温度无关的常数，
所以只能应用于简单的不缔合的液体或在一定温度范围内缔

合度不变的液体。对于硅酸盐熔体在较大温度范围时，斜率
会发生变化，因而在较大温度范围内式（４．２）不适用。如图

４．７是钠钙硅酸盐玻璃熔体粘度与温度的关系。

图４．７中显示在较宽温度范围内ｌｇη～
１
Ｔ
并非直线，说明

Δｕ不是常数。如在曲线上一定温度处作切线，即可计算这一温度下的活化能。从图４．７中标
出的计算值，可以看出活化能随温度降低而增大。据报道大多数氧化物熔体的粘滞活化能在
低温时为高温时的２～３倍。这是因为熔体粘性流动时，并不使键断裂，而只是使原子从一个
平衡位置移到另一个位置。因此活化能应是液体质点作直线运动所必需的能量。它不仅与熔
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体组成，还与熔体［ＳｉＯ４］聚合程度有关。当温度高时，低聚物居多数，而温度低时高聚合物明

显增多。在高温区或低温区ｌｇη～
１
Ｔ
还是可以近似看着直线。但在玻璃转变温度范围Ｔｇ～Ｔｆ

（注：对应于粘度为１０１２～１０８Ｐａ·ｓ的温度范围）内，由于熔体结构发生突变，也就是聚合物分
布随温度变化而剧烈改变从而导致活化能随温度变化。因此聚合物分布变化导致活化能的改
变。

由于硅酸盐熔体的结构特性，因而与晶体（如金属、盐类）的粘度随温度的变化有显著的差
别。熔融金属和盐类，在高于熔点时，粘度变化很小，当达到凝固点时，由于熔融态转变成晶态
的缘故，粘度呈直线上升。而硅酸盐熔体的粘度随温度的变化则是连续的。

（２）ＶＦＴ公式（ＶｏｇｅｌＦｕｌｃｈｅｒＴａｍｍａｎｎ公式）
在讨论熔体的结构中，我们已经知道若温度升高，聚合阴离子团将解聚成较小的离子团；

反过来，温度降低时，较小的离子团又将缔合成更复杂的大阴离子团。因此，对于多数硅酸盐
熔体来说，在低温时，必然发生缔合作用。由于熔体的粘度主要取决于体积大的难运动的质
点，即聚合阴离子团。故随着阴离子团的缔合或离解过程，其粘滞活化能Δｕ也会随着改变。
所以，弗仑格尔公式只适用于表示高温段或低温段的粘度和温度关系，而在熔体结构发生显著
变化的温度范围是不适用的。

于是提出了更适用的 ＶＦＴ的粘度温度关系式，这个经验公式是 Ｖｏｇｅｌ、Ｆｕｌｃｈｅｒ、Ｔａｍ
ｍａｎｎ三人共同工作的结果。公式如下：

ｌｇη＝Ａ＋
Ｂ

Ｔ－Ｔ０
（４．３）

式中　Ａ、Ｂ、Ｔ０———均是与熔体组成有关的常数。
式（４．３）的基本假设是Δｕ与Ｔ 有关，所以适用于玻璃转变温度范围。下面从自由体积结

构模型说明这个公式。该模型认为，在液体中存在许多大小不等、数目不等的不规则的空洞，
这些空洞的总和称为自由体积Ｖｆ，其值为：

Ｖｆ ＝Ｖ－Ｖ０
式中　Ｖ———温度Ｔ时液体的体积；

　Ｖ０———Ｔ０ 时液体所具有的最小体积，即液体分子作紧密堆积时的体积；

　Ｔ０———液体分子不能再移动时的温度，也可理解为：当液体过冷到Ｔ０ 时，其中的质点
不再可能作在一般液体中的迁移运动。

也就是说，在Ｔ０ 时液体分子运动是不可能的。只有当温度升高、体积膨胀，在液体中形
成了自由体积或额外体积Ｖｆ 时，才能为液体分子运动及流动提供“空间”。显然，自由体积越
大，液体越易流动，粘度就越小。反之亦然。这时粘度与温度的关系以粘度与自由体积的关系
表示如下：

η＝Ｂｅｘｐ
ＫＶ０
Ｖ（ ）
ｆ

（４．４）

式中Ｂ、Ｋ 是和熔体组成有关的常数。式（４．４）与ＶＦＴ公式等效。现证明如下：

根据膨胀系数：α＝１Ｖ
Ｖ
（ ）Ｔ ｐ

，则常压下：

αｄＴ＝ｄＶＶ ＝ｄｌｎＶ

·１７１·４．２　熔体的性质



　　等式两边积分：

∫
Ｔ

Ｔ０
αｄＴ＝∫

Ｖ

Ｖ０
ｄｌｎＶ ＝ｌｎＶＶ０

α为常数，则：

α（Ｔ－Ｔ０）＝ｌｎＶＶ０
Ｖ
Ｖ０ ＝ｅｘｐ

［α（Ｔ－Ｔ０）］

将ｅｘｐ［α（Ｔ－Ｔ０）］展开成幂级数，忽略高次项，得：

ｅｘｐ［α（Ｔ－Ｔ０）］＝１＋α（Ｔ－Ｔ０）
所以

Ｖ ＝Ｖ０ｅｘｐ［α（Ｔ－Ｔ０）］＝Ｖ０［１＋α（Ｔ－Ｔ０）］
因为

Ｖｆ ＝Ｖ－Ｖ０＝Ｖ０α（Ｔ－Ｔ０）

代入η＝Ｂｅｘｐ
ＫＶ０
Ｖ（ ）
ｆ
可得：

η＝Ｂｅｘｐ
ＫＶ０

Ｖ０α（Ｔ－Ｔ０［ ］）
ｌｇη＝ｌｇＢ＋

Ｋ
α（Ｔ－Ｔ０）

ｌｇｅ

即：

ｌｇη＝Ａ＋
Ｂ

Ｔ－Ｔ０
　　上面两个公式都是经验公式，所以目前粘度仍不能通过计算而得到精确的数据，在实际生
产和科研中仍需要实际测定的粘度数据作为依据。由于硅酸盐熔体的粘度相差很大，从１０－２

～１０１５Ｐａ·ｓ，因此不同范围的粘度用不同方法测定。范围在１０７～１０１５Ｐａ·ｓ的高粘度用拉丝
法，根据玻璃丝受力作用的伸长速度来确定。范围在１０～１０７Ｐａ·ｓ的粘度用转筒法，利用细
铂丝悬挂的转筒浸在熔体内转动，悬丝受熔体粘度的阻力作用扭成一定角度，根据扭转角的大
小确定粘度。范围在１００．５～１．３×１０５Ｐａ·ｓ的粘度可用落球法，它根据斯托克斯沉降原理，测
定铂球在熔体中下落速度求出之。此外，很小的粘度（１０－２Ｐａ·ｓ）可用振荡阻滞法，利用铂摆
在熔体中振荡时，振幅受阻滞逐渐衰减的原理测定。

（３）特征温度
由于温度对玻璃熔体的粘度影响很大，在玻璃成形退火工艺中，温度稍有变动就造成粘度

较大的变化，导致控制上的困难。为此提出了特定粘度的温度来反映不同玻璃熔体的性质差
异。见图４．８。

（ａ）应变点
粘度相当于４×１０１３Ｐａ·ｓ的温度，在该温度，粘性流动事实上不复存在，玻璃在该温度退

火时不能除去其应力。
（ｂ）退火点（Ｔｇ）
粘度相当于１０１２Ｐａ·ｓ的温度，也是消除玻璃中应力的上限温度，在此温度应力在１５ｍｉｎ

内除去。也称为玻璃转变温度。
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图４．８　硅酸盐玻璃的粘度温度曲线

（ｃ）变形点
粘度相当于１０１０～１０１０．５Ｐａ·ｓ的温度，是指变形开始温度，对应于热膨胀曲线上最高点温

度，又称为膨胀软化点。
（ｄ）软化点
粘度相当于４．５×１０６Ｐａ·ｓ的温度，它是用０．５５～０．７５ｍｍ直径、２３ｃｍ长的玻璃纤维在

特制炉中以５℃／ｍｉｎ速率加热，在自重下达到每分钟伸长１ｍｍ时的温度。
（ｅ）操作点
粘度相当于１０４Ｐａ·ｓ时的温度，也就是玻璃成形的温度。
（ｆ）成形温度范围
粘度相当于１０３～１０７Ｐａ·ｓ的温度。指准备成形操作与成形时能保持制品形状所对应的

温度范围。
（ｇ）熔化温度
粘度相当于１０Ｐａ·ｓ的温度，在此温度下，玻璃能以一般要求的速度熔化，玻璃液的澄清、

均化得以完成。
以上这些特性温度都是用标准方法测定的。
组成不同的玻璃，温度粘度曲线的形状虽然相似，但具体进程的行径并不相同。图４．９

是不同组成工业玻璃的ｌｇη～Ｔ关系曲线。可从成形粘度范围（η≈１０
３～１０７Ｐａ·ｓ）所对应的

温度范围（例如图ｔ１ｔ４＞ｔ２ｔ３）推知玻璃料性的长短。所谓料性是指玻璃随温度变化时粘度的
变化速率。在相同粘度变化范围内，所对应的温度变化范围大，则称为料性长，也称为长性玻
璃或慢凝玻璃，如硼硅酸盐玻璃；若在相同粘度变化范围内，所对应的温度变化范围小，则称为
料性短，也称为短性玻璃或快凝玻璃，如铝硅酸盐玻璃；生产中可通过改变组成来调节玻璃料
性的长短或凝结时间的快慢来适应各种不同的成形方法。

４．２．１．２　粘度组成关系
图４．９说明无机氧化物熔体组成对粘度的影响。显然，组成是通过改变熔体结构而影响

粘度的。从上述η～Ｔ公式中和组成有关的一些常数，可以知道熔体组成不同，质点间的作用
力不等，使得影响粘度的活化能有所差异，从而表现出粘度上的差异。

（１）一价碱金属氧化物
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图４．９　某些工业玻璃的粘度温度曲线

硅酸盐熔体的粘度首先取决于硅氧四面体网络的聚合程度，即随Ｏ／Ｓｉ比值的上升而下
降，见表４．４。

表４．４　熔体中Ｏ／Ｓｉ比值与结构及粘度的关系

熔体的分子式 Ｏ／Ｓｉ比值 结构式 ［ＳｉＯ４］连接形式 １４００℃粘度值（Ｐａ·ｓ）

ＳｉＯ２ ２／１ ［ＳｉＯ２］ 骨架状 １０９

Ｎａ２Ｏ·２ＳｉＯ２ ２．５／１ ［Ｓｉ２Ｏ５］２－ 层状 ２８

Ｎａ２Ｏ·ＳｉＯ２ ３／１ ［ＳｉＯ３］２－ 链状 １．６

２Ｎａ２Ｏ·ＳｉＯ２ ４／１ ［ＳｉＯ４］４－ 岛状 ＜１

通常碱金属氧化物（Ｌｉ２Ｏ、Ｎａ２Ｏ、Ｋ２Ｏ、Ｒｂ２Ｏ、Ｃｓ２Ｏ）能降低熔体粘度。如图４．１０所示，

ＳｉＯ２熔体中仅加２．５ｍｏｌ％Ｋ２Ｏ就使１６００℃时的粘度降低４个数量级。这些正离子由于电荷
少、半径大，与Ｏ２－的作用力较小，提供了系统中的“自由氧”而使Ｏ／Ｓｉ比值增加，导致原来硅
氧负离子团解聚成较简单的结构单位，因而使活化能减低、粘度变小。图４．１１表示 Ｎａ２Ｏ
ＳｉＯ２ 系统中Ｎａ２Ｏ含量对粘滞活化能Δｕ的影响。从图可见粘滞活化能随Ｎａ２Ｏ含量增加而
变小，并在约３０％处曲线出现转折。

在简单碱金属硅酸盐系统（Ｒ２ＯＳｉＯ２）中，碱金属离子Ｒ＋对粘度的影响与本身含量有关。
如图４．１２所示。当Ｒ２Ｏ含量较低时（Ｏ／Ｓｉ比值较低），则熔体中硅氧负离子团较大，对粘度
起主要作用的是四面体［ＳｉＯ４］间的键力。这时，加入的正离子的半径越小，降低粘度的作用越
大，其次序是Ｌｉ＋＞Ｎａ＋＞Ｋ＋＞Ｒｂ＋＞Ｃｓ＋，参见图４．１２。这是由于Ｒ＋除了能提供“游离”
氧，打断硅氧网络以外，在网络中还对 帒帒Ｓｉ Ｏ← Ｒ 键有反极化作用，减弱了上述键力。Ｌｉ＋

离子半径最小，电场强度最强，反极化作用最大，故它降低粘度的作用最大。当熔体中Ｒ２Ｏ含
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图４．１０　网络改变剂氧化物对　

熔融石英粘度的影响

□＝Ｌｉ２ＯＳｉＯ２，１４００℃；○＝Ｋ２ＯＳｉＯ２，１６００℃；

△＝ＢａＯＳｉＯ２，１７００℃

图４．１１　Ｎａ２ＯＳｉＯ２ 系统玻璃的粘滞

活化能与组成的关系

　　

　　

量较高（Ｏ／Ｓｉ比值较高）时，则熔体中硅氧负离子团接近最简单的［ＳｉＯ４］４－形式，同时熔体中
有大量Ｏ２－存在，［ＳｉＯ４］４－四面体之间主要依靠 Ｒ Ｏ 键力连接，这时作用力矩最大的Ｌｉ＋

就具有较大的粘度了，因此，在这种情况下，Ｒ２Ｏ降低粘度的次序是Ｋ＋＞Ｎａ＋＞Ｌｉ＋。
比较图４．１１和图４．１２可清楚看到，两者在相当于３０％Ｎａ２Ｏ处均表现出明显的转折。

证明在相应组成时结构有显著改变。

图４．１２　Ｒ２ＯＳｉＯ２ 系统玻璃在

１４００℃时的粘度变化

图４．１３　二价阳离子对硅酸　　

盐熔体粘度的影响

（２）二价金属氧化物
二价碱土金属氧化物对粘度影响比较复杂，因为它们一方面和碱金属离子一样，能使硅氧

负离子团解聚使粘度降低；但另一方面，它们的电价较高而半径又不大，因此其离子势Ｚ／ｒ较

Ｒ＋的大，能夺取硅氧负离子团中的Ｏ２－来包围自己，导致硅氧负离子团聚合。如２［ＳｉＯ４］

→

４－

［Ｓｉ２Ｏ７］６－＋被夺去的Ｏ２－，使粘度增大。综合这两个相反效应，Ｒ２＋降低粘度的次序是

Ｂａ２＋＞Ｓｒ２＋＞Ｃａ２＋＞Ｍｇ２＋，见图４．１３。

ＣａＯ、ＺｎＯ表现较为奇特。低温时，ＣａＯ增加熔体粘度；高温时，当含量小于（１０～１２）
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ｍｏｌ％时，降低粘度；当含量大于（１０～１２）ｍｏｌ％时，增大粘度。低温时ＺｎＯ也增加粘度，但在
高温时却是降低粘度。所以ＣａＯ（含量较低时）、ＺｎＯ具有缩短料性的作用。

在不同温度下，ＣａＯ与 ＭｇＯ之间相互代换，会出现相反结果。例如在１２００℃时 ＭｇＯ代

ＣａＯ会增加粘度，而在８００℃时反而降低粘度。这是由于温度高低不同，它们夺取硅氧负离子
团中Ｏ２－的难易程度不同。温度低时，Ｏ２－不易被夺去。

此外，离子间的相互极化对粘度也有重要影响。由于极化使离子变形，共价键成分增加，
减弱了 Ｓｉ Ｏ 键力，因此具有１８个电子层结构的二价副族元素离子Ｚｎ２＋、Ｃｄ２＋、Ｐｂ２＋等较
含８个电子层的碱土金属离子更能降低粘度。如１８Ｎａ２Ｏ·１２ＲＯ·７０ＳｉＯ２ 玻璃当η＝１０

１２

Ｐａ·ｓ时温度是：

ＲＯ：　　　　ＢｅＯ　ＣａＯ　ＳｒＯ　ＢａＯ　ＺｎＯ　ＣｄＯ　ＰｂＯ
温度（℃）： ５８２ ５３３ ５１１ ４８２ ５１３ ４８７ ４２２
（３）高价金属氧化物
一般说来，在熔体中引入ＳｉＯ２、Ａｌ２Ｏ３、ＺｒＯ２、ＴｈＯ２ 等氧化物时，因这些阳离子电荷多，离

子半径又小，作用力矩大，总是倾向于形成更为复杂巨大的聚合阴离子团，使粘滞活化能变大，
从而导致熔体粘度增高。

（４）阳离子配位数

图４．１４　１６Ｎａ２Ｏ·ｘＢ２Ｏ３·（８４－ｘ）ＳｉＯ２
系统玻璃中５６０℃时的粘度变化

熔体中组分对粘度的影响还和相应的阳离子的配

位状态有密切关系。图４．１４为硅酸盐 Ｎａ２Ｏ ＳｉＯ ２

玻璃中，以Ｂ２Ｏ３代ＳｉＯ２时，粘度随Ｂ２Ｏ３ 含量的变化
曲线。当Ｂ２Ｏ３ 含量较少时，Ｎａ２Ｏ／Ｂ２Ｏ３＞１，结构中
“游离”氧充足，Ｂ３＋离子处于［ＢＯ４］四面体状态加入到
［ＳｉＯ４］四面体网络，使结构紧密，粘度随含量升高而增
加；当Ｂ２Ｏ３含量和Ｎａ２Ｏ含量的比例约为１时（Ｂ２Ｏ３
含量约为１５％），Ｂ３＋离子形成［ＢＯ４］四面体最多，粘度
达到最高点；Ｂ２Ｏ３含量继续增加，粘度又逐步下降，这
是由于较多量的Ｂ２Ｏ３引入使Ｎａ２Ｏ／Ｂ２Ｏ３＜１，“游离”

氧不足，增加的Ｂ３＋开始处于［ＢＯ３］中，结构趋于疏松，粘度下降。这种由于Ｂ３＋
离子配位数变

化引起性能曲线上出现转折的现象，称为“硼反常现象


”。
（５）混合碱效应
熔体中同时引入一种以上的Ｒ２Ｏ或ＲＯ时，粘度比等量的一种Ｒ２Ｏ或ＲＯ高，称为“混合

碱效应”，这可能和离子的半径、配位等结晶化学条件不同而相互制约有关。
（６）其他化合物

ＣａＦ２ 能使熔体粘度急剧下降，其原因是Ｆ－的离子半径与Ｏ２－的相近，较容易发生取代，
但Ｆ－只有一价，将原来网络破坏后难以形成新网络，所以粘度大大下降。稀土元素氧化物如
氧化镧、氧化铈等，以及氯化物、硫酸盐在熔体中一般也起降低粘度的作用。

综上所述，加入某一种化合物所引起粘度的改变既取决于加入的化合物的本性，也取决于
原来基础熔体的组成。
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４．２．２　表面张力

与其他液体一样，熔体表面层的质点受到内部质点的吸引力比表面层空气介质的引力大，
因此表面层质点有趋向于熔体内部并使表面积有尽量收缩的趋势，结果在表面切线方向上有
一种缩小表面的力作用着，这个力即表面张力。表面张力的物理意义为：作用于表面单位长度
上与表面相切的力，单位是Ｎ／ｍ。若要使表面增大，相当于使更多的质点移到表面，则必须对
系统做功。通常将熔体与另一相接触的相界面上（一般另一相指空气），在恒温、恒压条件下增
加一个单位表面积时所做的功，称为比表面能，简称表面能，单位为Ｊ／ｍ２，简化后其因次为Ｎ／

ｍ。因此，熔体的表面能和表面张力的数值与因次相同（但物理意义不同）。以后涉及熔体表
面能时往往就用表面张力来代替。表面张力以σ表示之。

熔体的表面张力对于玻璃的熔制、成形以及加工工序有重要的作用。在玻璃熔制过程中，
表面张力在一定程度上决定了玻璃液中气泡的长大和排除；在玻璃成形中，人工挑料或吹小泡
及滴料供料都要借助于表面张力，使之达到一定形状。拉制玻璃管、玻璃棒、玻璃丝时，由于表
面张力的作用才能获得正确的圆形；玻璃制品的烘口、火抛光也需借助于表面张力作用；近代
浮法平板玻璃生产是基于表面张力而获得可与磨光玻璃表面质量相媲美的优质玻璃。在硅酸
盐材料中熔体的表面张力的大小会影响液、固表面润湿程度和影响陶瓷材料坯、釉结合程度，
因此熔体的表面张力是无机材料制造过程中需要控制的另一个重要工艺参数。

水的表面张力为７０×１０－３Ｎ／ｍ左右，熔融盐类为１００×１０－３Ｎ／ｍ左右，硅酸盐熔体的表

面张力通常波动在（２２０～３８０）×１０－３Ｎ／ｍ范围内，与熔融金属的表面张力数值相近，其数值
随组成与温度而变化。一些熔体的表面张力数值列于表４．５。

表４．５　熔体的表面张力σ（×１０－３Ｎ／ｍ）

熔体 温度（℃） σ 熔体 温度（℃） σ

Ｈ２Ｏ ２５ ７２ ＳｉＯ２ １８００ ３０７
ＮａＣｌ １０８０ ９５ １３００ ２９０
Ｂ２Ｏ３ ９００ ８０ ＦｅＯ １４２０ ５８５
Ｐ２Ｏ５ １０００ ６０ 钠钙硅酸盐熔体

ＰｂＯ １０００ １２８ （Ｎａ２Ｏ∶ＣａＯ∶ＳｉＯ２ １０００ ３１６
Ｎａ２Ｏ １３００ ２９０ ＝１６∶１０∶７４）

Ｌｉ２Ｏ １３００ ４５０ 钠硼硅酸盐熔体

Ａｌ２Ｏ３ ２１５０ ５５０ （Ｎａ２Ｏ∶Ｂ２Ｏ３∶ＳｉＯ２ １０００ ２６５
１３００ ３８０ ＝２０∶１０∶７０）

ＺｒＯ２ １３００ ３５０ 瓷器中玻璃相 １０００ ３２０
ＧｅＯ２ １１５０ ２５０ 瓷釉 １０００ ２５０～２８０

如前所述，表面张力是由于排列在表面层的质点受力不均衡引起的，则这个力场相差愈
大，表面张力也愈大，因此凡是影响熔体质点间相互作用力的因素，都将直接影响到表面张力
的大小。

４．２．２．１　表面张力与组成的关系
熔体内原子（离子或分子）的化学键型对其表面张力有很大影响。其规律是：具有金属键

的熔体表面张力＞共价键＞离子键＞分子键。硅酸盐熔体中既具有共价键又有离子键。因此
其表面张力介于典型共价键熔体与离子键熔体之间。
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结构类型相同的离子晶体，其晶格能越大，则其熔体的表面张力也越大；其单位晶胞边长
越小，熔体的表面张力也越大。总的说来，熔体内部质点之间的相互作用力愈大，则表面张力
也愈大。

各种氧化物的加入对硅酸盐熔体表面张力的影响是不同的。
对于硅酸盐熔体，随着成分的变化，特别是Ｏ／Ｓｉ比值的变化，其聚合阴离子团的大小、形

态和相互作用力矩ｅ／ｒ大小也发生变化（ｅ是聚合阴离子团所带的电荷，ｒ是聚合阴离子团的
半径）。一般说Ｏ／Ｓｉ比值愈小，熔体中聚合阴离子团愈大，ｅ／ｒ比值变小，相互间作用力愈小，
因此这些聚合阴离子团就部分地被排挤到熔体表面层，使表面张力降低。一价金属阳离子以
断网为主，它的加入能使聚合阴离子团离解，由于聚合阴离子团的ｒ减小使ｅ／ｒ的值增大，相
互间作用力增加，表面张力增大，如图４．１５所示。

图４．１５　Ｎａ２ＯＳｉＯ２ 系统熔体成分

对表面张力的影响

图４．１６　３００℃时Ｒ２ＯＳｉＯ２
系统玻璃的关系

从图４．１５中可以看出，在不同温度下，随着Ｎａ２Ｏ的引入量的增多，表面张力也增大。但
随着阳离子半径的增加，这种作用依次减小。其顺序为：

σＬｉ２Ｏ·ＳｉＯ２＞σＮａ２Ｏ·ＳｉＯ２＞σＫ２Ｏ·ＳｉＯ２＞σＣｓ２Ｏ·ＳｉＯ２
到Ｋ２Ｏ已经起降低表面张力的作用，见图４．１６所示。

当用等摩尔分数的碱土金属氧化物按 Ｍｇ２＋→Ｃａ２＋→Ｓｒ２＋→Ｂａ２＋以及Ｚｎ２＋→Ｃｄ２＋的顺

序置换时，同样随着离子半径的增大，表面张力减小。各种氧化物对玻璃的表面张力影响可分
为三类，见表４．６所示。

表４．６　氧化物对表面张力的影响

类　　别 氧　化　物 备　　注

Ⅰ
表面惰性组分

　ＳｉＯ２、ＧｅＯ２、ＴｉＯ２、ＺｒＯ２、ＳｎＯ２、Ａｌ２Ｏ３、ＢｅＯ、ＭｇＯ、
ＣａＯ、ＳｒＯ、ＢａＯ、ＺｎＯ、ＣｄＯ、ＭｎＯ、ＦｅＯ、ＣｏＯ、ＮｉＯ、Ｌｉ２Ｏ、
Ｎａ２Ｏ、Ｌａ２Ｏ３、Ｎｂ２Ｏ３、Ｇａ２Ｏ３、Ｐｒ２Ｏ５

　增大系统表面张力，ＣａＦ２ 也属于
此类组分

Ⅱ
表面活性组分

　Ｋ２Ｏ、Ｒｂ２Ｏ、Ｃｓ２Ｏ、ＰｂＯ、Ｂ２Ｏ３、Ａｓ２Ｏ３、Ｐ２Ｏ５
　降 低 系 统 表 面 张 力，Ｎａ３ＡｌＦ６、
Ｎａ２ＳｉＦ６也能显著降低表面张力

Ⅲ
溶解性差而表面

活性强组分

　Ｖ２Ｏ５、ＷＯ３、ＭｏＯ３、ＣｒＯ３（Ｃｒ２Ｏ３）、ＳＯ３
　这些组分能使熔体表面张力降低
２０％～３０％或更多

第Ⅰ类氧化物，如：ＳｉＯ２、Ａｌ２Ｏ３、ＣａＯ、ＭｇＯ、Ｎａ２Ｏ、Ｌｉ２Ｏ等没有表面活性，能增加表面张
力，称为表面惰性物质。
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第Ⅱ类氧化物，如Ｋ２Ｏ、ＰｂＯ、Ｂ２Ｏ３、Ｓｂ２Ｏ３、Ｐ２Ｏ５ 等引入量较大时能显著降低熔体表面张
力。

第Ⅲ类氧化物，如Ｖ２Ｏ５、Ｃｒ２Ｏ３、ＭｏＯ３、ＷＯ３等，即使引入量较少，也可剧烈地降低熔体的
表面张力，称为表面活性物质，它们总是趋于自动聚集在表面（这现象为吸附）以降低体系表面
能。

Ｂ２Ｏ３ 熔体，因［ＢＯ３］基团是一个平面单元，垂直于这一平面上的作用力是很小的，因此
［ＢＯ３］基团的排列与表面平行。Ｂ２Ｏ３ 熔体的表面张力很小，９００℃时只有约８０×１０－３Ｎ／ｍ。
在硅酸盐熔体中引入Ｂ２Ｏ３也会使表面张力值减小，因为虽然在熔体内部Ｂ３＋的配位数是４，
而在表面就会变成［ＢＯ３］基团。Ｂ２Ｏ３是瓷釉中常用的降低表面张力的组分。

氟化物如Ｎａ３ＡｌＦ６、Ｎａ２ＳｉＦ６，硫酸盐如芒硝，氯化物如ＮａＣｌ等都能显著降低熔体的表面
张力。因此，在玻璃生产中，加入这些化合物均有利于玻璃液的澄清和均化。

当两种熔体混合时，一般不能单纯将它们各自的表面张力值用加和法计算。由于表面张
力小的熔体在混合后会聚集在表面上，即使加入少量也可以显著降低混合熔体的表面张力。

４．２．２．２　表面张力与温度的关系
从表面张力的概念可知，温度升高，质点热运动增加，体积膨胀，相互作用为松弛，因此，

液气界面上的质点在界面两侧所受的力场差异也随之减少，表面张力降低。在高温时，熔体
的表面张力受温度变化的影响不大，一般温度每增加１００℃，表面张力约减少（４～１０）×１０－３

Ｎ／ｍ。当熔体温度降到靠近其软化温度范围时，其表面张力会显著增加，这是因为此时体积
突然收缩，质点间作用力显著加大而致。如图４．１７所示为钾铅硅酸盐玻璃的表面张力与温度
的关系。该玻璃的相应成分（ｗｔ％）如表４．７所示。

表４．７　钾铅硅酸盐玻璃的组成

所含氧化物 ＳｉＯ２ Ｎａ２Ｏ Ｋ２Ｏ ＰｂＯ Ａｌ２Ｏ３ ＣａＯ ＭｇＯ

ｗｔ％ ５７．５ ４．２ ８．０ ２８．６ １．４ ０．４ ０．４

图４．１７　钾铅硅酸盐玻璃的表面

张力与温度的关系

由图４．１７可看出，在高温及低温区，表面张力均随温度
的增加而减小，二者几乎成直线关系，可用下述经验公式表
示：

σ＝σ０（１－ｂＴ） （４．５）
式中　ｂ———与成分有关的经验常数；

　σ０———一定条件下开始的表面张力值；

　Ｔ———温度变动值。
式（４．５）对于不缔合或解离的液体具有良好的适用性，

但由于在硅酸盐熔体中存在复合硅氧阴离子团的缔合或解

离，因此在软化温度附近出现转折，不呈直线关系，不能用上
述经验公式表示。

而对 ＰｂＯ ＳｉＯ ２ 系统玻璃，其表面张力随温度升高而
略微变大，温度系数为正值。一般含有表面活性物质的系统
也出现此正温度系数，这可能与在较高温度下出现“解吸”过
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程有关。对硼酸盐熔体，随着碱含量减少，表面张力的温度系数由负逐渐接近零值，当碱含量

再减少时ｄσ
ｄＴ
也将出现正值。这是由于温度升高时，熔体中各组分的活动能力增强，扰乱了熔

体表面［ＢＯ３］平面基团的整齐排列，致使表面张力增大。Ｂ２Ｏ３ 熔体在１０００℃左右的ｄσｄＴ≈

０．０４×１０－３Ｎ／ｍ。
一般硅酸盐熔体的表面张力温度系数并不大，波动在（－０．０６～＋０．０６）×１０－３

Ｎ／（ｍ·℃）之间。
熔体周围的气体介质对其表面张力也会产生一定的影响。非极性气体如干燥的空气、

Ｎ２、Ｈ２、Ｈｅ等对熔体的表面张力基本上不影响，而极性气体如水蒸气、ＳＯ２、ＮＨ３、ＨＣｌ等对熔
体表面张力影响较大，通常使表面张力有明显的降低，而且介质的极性愈强，表面张力降低得
也愈多，即与气体的偶极矩成正比。特别在低温时（如５５０℃左右），此现象较明显，当温度升
高时，由于气体被吸收能力降低，气氛的影响同时减小，在温度超过８５０℃或更高时，此现象将
完全消失。此外气体介质的性质对熔体的表面张力有强烈影响。一般说，还原气氛下熔体的
表面张力较氧化气氛下大２０％。这对于熔制棕色玻璃时色泽的均匀性有着重大意义，由于表
面张力的增大，玻璃熔体表面趋于收缩，这样便不断促使新的玻璃液达到表面而起到混合搅拌
作用。

４．３　玻璃的形成

玻璃是由熔体过冷而形成的一种无定形固体，因此在结构上与熔体有相似之处。玻璃是
无机非晶态固体中最重要的一族。

传统玻璃一般通过熔融法，即玻璃原料经加热、熔融、过冷来制取。随着近代科学技术的
发展，现在也可由非熔融法，如：气相的化学和电沉积、液相的水解和沉积、真空蒸发和射频溅
射、高能射线辐照、离子注入、冲击波等方法来获得以结构无序为主要特征的玻璃态（通常称为
非晶态）。无论用何种方法得到的玻璃，其基本性质是相同的。

４．３．１　玻璃的通性

一般无机玻璃的外部特征是有较高的硬度，较大的脆性，对可见光具有一定的透明度并在
开裂时具有贝壳及蜡状断裂面。较严格说来，玻璃具有以下物理通性。

４．３．１．１　各向同性
无内应力存在的均质玻璃在各个方向的物理性质，如折射率、导电性、硬度、热膨胀系数、

导热系数以及机械性能等都是相同的，这与非等轴晶系的晶体具有各向异性的特性不同，却与
液体相似，是其内部质点的随机分布而呈现统计均质结构的宏观表现。

但玻璃存在内应力时，结构均匀性就遭受破坏，显示出各向异性，例如：出现明显的光程
差。

４．３．１．２　介稳性
在一定的热力学条件下，系统虽未处于最低能量状态，却处于一种可以较长时间存在的状

态，称为处于介稳状态。当熔体冷却成玻璃体时，其状态不是处于最低的能量状态。它能较长
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图４．１８　物质体积与内能随

温度变化示意图

时间在低温下保留高温时的结构而不变化。因而为介稳状
态或具有介稳的性质，含有过剩内能。如图４．１８示出熔体
冷却过程中物质内能与体积变化。在结晶情况下，内能与
体积随温度变化如折线ａｂｃｄ所示，而过冷却形成玻璃时的
情况如折线ａｂｅｆｈ所示的过程变化。由图中可见，玻璃态
内能大于晶态。从热力学观点看，玻璃态是一种高能量状
态，它必然有向低能量状态转化的趋势，也即有析晶的可
能。然而事实上，很多玻璃在常温下经数百年之久仍未结
晶，这是由于在常温下，玻璃粘度非常大，使得玻璃态自发
转变为晶态很困难，其速率是十分小的。因而从动力学观
点看，它又是稳定的。

４．３．１．３　由熔融态向玻璃态转化的过程是可逆的与
渐变的，在一定的温度范围内完成，无固定熔点

熔融体冷却时，若是结晶过程，则由于出现新相，在熔
点ＴＭ 处内能、体积及其他一些性能都发生突变（内能、体积突然下降与粘度的剧烈上升），如
图４．１８中由ｂ至ｃ的变化，整个曲线在ＴＭ 处出现不连续。若是向玻璃转变，当熔体冷却到

ＴＭ时，体积、内能不发生异常变化，而是沿着ｂｅ变为过冷液体，当达到ｆ点时（对应温度Ｔｇ１），
熔体开始固化，这时的温度称为玻璃转变温度或称脆性温度，对应粘度为１０１２Ｐａ·ｓ，继续冷
却，曲线出现弯曲，ｆｈ一段的斜率比以前小了一些，但整个曲线是连续变化的。通常把粘度为

１０８Ｐａ·ｓ对应的温度Ｔｆ 称为玻璃软化温度，玻璃加热到此温度即软化，高于此温度玻璃就呈
现液态的一般性质，Ｔｇ～Ｔｆ 的温度范围称为玻璃转变范围或称反常间距，它是玻璃转变特有
的过渡温度范围。显然向玻璃体转变过程是在较宽广范围内完成的，随着温度下降，熔体的粘
度越来越大，最后形成固态的玻璃，其间没有新相出现。相反，由玻璃加热变为熔体的过程也
是渐变的，因此具有可逆性。玻璃体没有固定的熔点，只有一个从软化温度到脆性温度的范
围，在这个范围内玻璃由塑性变形转为弹性变形。值得提出的是，不同玻璃成分用同一冷却速
率，Ｔｇ 一般会有差别，各种玻璃的转变温度随成分而变化。如石英玻璃在１１５０℃左右，而钠
硅酸盐玻璃在５００～５５０℃；同一种玻璃，以不同冷却速率冷却得到的Ｔｇ 也会不同，如图４．１８
中Ｔｇ１和Ｔｇ２就是属于此种情况。但不管转变温度Ｔｇ 如何变化，对应的粘度值却是不变的，均
为１０１２Ｐａ·ｓ。

一些非熔融法制得的新型玻璃如气相沉积方法制备的Ｓｉ无定形薄膜或急速淬火形成的
无定形金属膜，在再次加热到液态前就会产生析晶的相变。虽然它们在结构上也属于玻璃态，
但在宏观特性上与传统玻璃有一定差别，故而通常称这类物质为无定形物。

玻璃转变温度Ｔｇ 是区分玻璃与其他非晶态固体（如硅胶、树脂等）的重要特征。

４．３．１．４　由熔融态向玻璃态转化时物理、化学性质随温度变化的连续性
玻璃体由熔融状态冷却转变为机械固态，或者加热的相反转变过程，其物理化学性质的变

化是连续的。图４．１９表示玻璃性质随温度变化的关系。玻璃性质随温度的变化可分为三类：
第一类性质如电导、比容、粘度等按曲线Ⅰ变化，第二类性质如热容、膨胀系数、密度、折射率等
按曲线Ⅱ变化。第三类性质如导热系数和一些机械性质（弹性常数等）如曲线Ⅲ所示，它们在

Ｔｇ～Ｔｆ 转变范围内有极大值的变化。
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图４．１９　玻璃性质随温度的变化

在图４．１９玻璃性质随温度逐渐变化的曲线上有两个
特征温度，即Ｔｇ 与Ｔｆ。Ｔｇ 是玻璃的脆性温度，它是玻璃
出现脆性的最高温度，相应的粘度为１０１２Ｐａ·ｓ，由于在该
温度时，可以消除玻璃制品因不均匀冷却而产生的内应
力，因而也称为退火上限温度（退火点）。Ｔｆ 是玻璃软化
温度，为玻璃开始出现液体状态典型性质的温度，相应的
粘度为１０８Ｐａ·ｓ，在该温度下玻璃可以拉制成丝。

从图４．１９中可看到，性质温度曲线可划分为三部
分：Ｔｇ 以下的低温段（ａｂ、ａ′ｂ′、ａ″ｂ″）和Ｔｆ 以上的高温段
（ｃｄ、ｃ′ｄ′、ｃ″ｄ″）其变化几乎成直线关系，这是因为前者的
玻璃为固体状态，而后者则为熔体状态，它们的结构随温
度是逐渐变化的。而在中温部分（ｂｃ、ｂ′ｃ′、ｂ″ｃ″）Ｔｇ～Ｔｆ 转变温度范围内是固态玻璃向玻璃熔
体转变的区域，由于结构随温度急速的变化，因而性质变化虽然有连续性，但变化剧烈，并不呈
直线关系。由此可见Ｔｇ～Ｔｆ 对于控制玻璃的物理性质有重要意义。

４．３．１．５　物理、化学性质随成分变化的连续性
除形成连续固溶体外，二元以上晶体化合物有固定的原子或分子比，因此它们的性质变化

图４．２０　Ｒ２ＯＳｉＯ２ 系统玻璃分子

体积与含量的关系

１—Ｌｉ２Ｏ；２—Ｎａ２Ｏ；３—Ｋ２Ｏ

是非连续的。但玻璃则不同，玻璃的化学成分在一定范围内，
可以连续和逐渐地变化。与此相应，性质也随之发生连续和
逐渐地变化。由此而带来玻璃性质的加和性，即：玻璃的一些
性能（图４．１９中第二类性质）随成分含量呈加和性变化，成分
含量越大，对这些性质影响的贡献越大。这些性质是玻璃中
所含各氧化物特定部分性质之和。利用玻璃性质的加和性可
由已知玻璃成分粗略计算该玻璃的性质。

如图４．２０为Ｒ２ＯＳｉＯ２系统玻璃分子体积的变化。由图
可见，分子体积随 Ｒ２Ｏ的增加或者连续下降（加入 Ｌｉ２Ｏ或

Ｎａ２Ｏ时），或者连续增加（加入Ｋ２Ｏ时）。
以上五个特性是玻璃态物质所特有的。因此，任何物质

不论其化学组成如何，只要具有这五个特性，都称为玻璃。

　　４．３．２　玻璃的转变

从上述玻璃通性中知道，熔融态变到玻璃态或相反过程，
中间出现的是一个和液态晶态相变性质完全不同的玻璃转

变过程。它不仅表明液固相转变的一个界限范围，而且还决定了冷却过程时处于低温区玻璃
的结构，因此理解玻璃转变的本质是认识玻璃的一个中心问题。

研究表明不同物质的熔点ＴＭ（液态晶态的温度）和玻璃转变温度Ｔｇ（液态玻璃态的温
度）的关系，如图４．２１所示，它们之间呈现简单线性关系。而且不论高分子、低分子有机化合
物，还是无机化合物都较好地符合线性关系，即：

Ｔｇ
ＴＭ

≈ ２３ ＝０．６６７
（４．６）
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图４．２１　一些化合物的熔点（ＴＭ）和转变温度（Ｔｇ）的关系

　　由于
Ｔｇ
ＴＭ
近似等于２

３
，是个常数，玻璃等材料在转变温度和熔点时的熵变之比也近于常数，

即

ΔＳｇ
ΔＳＭ ≈

１
３ ＝０．３３

（４．７）

　　但测定时，Ｔｇ 受冷却速率或测试仪器的影响很大。如图４．２２所示冷却速率对各种物质
的Ｔｇ 影响。由图得出冷却速率ｑ和Ｔｇ 的关系可用指数公式表示。

ｑ＝ｑ０ｅｘｐ －
Ｅａ
ＲＴ（ ）

ｇ
（４．８）

式中　Ｅａ———与玻璃转变有关的活化能；

　Ｒ———气体常数；

　ｑ０———常数。

图４．２２　冷却速率对玻璃转变的影响
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这关系表明Ｔｇ 的性质与ＴＭ 不同，是一个与动力学有关的量度。这是因为熔体在冷却时
要放出热量，说明熔体内的质点（原子、离子或分子）在冷却到某一温度时，结构相应进行调整
或重排，以达到该温度时的平衡结构，同时放出能量，称为结构松弛。反映在宏观上就是比容
的缩小。结构调整能否达到该温度的平衡结构取决于结构的调整速率，也即由结构松弛所需
时间的长短来定。这里结构松弛的快慢又与熔体的粘度有关，粘度越小，松弛所需时间越短，
结构调整速率就越快，反之亦然。因此熔体在冷却过程中，如果结构调整速率大于冷却速率，
熔体冷却时能达到平衡结构；反之熔体结构来不及调整，就偏离了平衡结构而呈玻璃态了，因
而根据冷却速率和结构调整速率的相对大小可以判断熔体何时失去平衡，即决定Ｔｇ 值。所
以在物质熔点以下，冷却速率对玻璃转变的影响很大。许多熔体在接近熔点的温度区域冷却
时析晶很快，除非快速冷却或淬火，使它很快偏离熔体的平衡结构，否则就得不到玻璃。

４．３．３　玻璃的形成

玻璃态是物质的一种聚集状态，研究和认识玻璃的形成规律，即形成玻璃的物质及方法、
玻璃形成的条件和影响因素对于揭示玻璃的结构和合成更多具有特殊性能的新型非晶态固体

材料具有重要的理论与实际意义。

４．３．３．１　形成玻璃的物质及方法
什么物质能形成玻璃？只要冷却速率足够快，几乎任何物质都能形成玻璃，参见表４．８和

表４．９。
表４．８　由熔融法形成玻璃的物质

种　　类 物　　质

元　素 　Ｏ、Ｓ、Ｓｅ、Ｐ

氧化物 　Ｐ２Ｏ５、Ｂ２Ｏ３、Ａｓ２Ｏ３、ＳｉＯ２、ＧｅＯ２、Ｓｂ２Ｏ３、Ｉｎ２Ｏ３、Ｔｅ２Ｏ３、ＳｎＯ２、ＰｂＯ、ＳｅＯ

硫化物 　Ｂ、Ｇａ、Ｉｎ、Ｔｉ、Ｇｅ、Ｓｎ、Ｎ、Ｐ、Ａｓ、Ｓｂ、Ｂｉ、Ｏ、Ｓｃ的硫化物：Ａｓ２Ｓ３、Ｓｂ２Ｓ３、ＣＳ２等

硒化物 　Ｔｉ、Ｓｉ、Ｓｎ、Ｐｂ、Ｐ、Ａｓ、Ｓｂ、Ｂｉ、Ｏ、Ｓ、Ｔｅ的硒化物

碲化物 　Ｔｉ、Ｓｎ、Ｐｂ、Ｓｂ、Ｂｉ、Ｏ、Ｓｅ、Ａｓ、Ｇｅ的碲化物

卤化物 　ＢｅＦ２、ＡｌＦ３、ＺｎＣｌ２、Ａｇ（Ｃｌ、Ｂｒ、Ｉ）、Ｐｂ（Ｃｌ２、Ｂｒ２、Ｉ２）和多组分混合物

硝酸盐 　Ｒ１ＮＯ３Ｒ２（ＮＯ３）２，其中Ｒ１＝碱金属离子，Ｒ２＝碱土金属离子

碳酸盐 　Ｋ２ＣＯ３ＭｇＣＯ３

硫酸盐 　Ｔｉ２ＳＯ４、ＫＨＳＯ４等

硅酸盐

硼酸盐

磷酸盐

　各种硅酸盐、硼酸盐、磷酸盐

有　机

化合物

　非聚合物：甲苯、乙醚、甲醇、乙醇、甘油、葡萄糖等

　聚合物：聚乙烯等，种类很多

水溶液 　酸、碱、氧化物、硝酸盐、磷酸盐、硅酸盐等，种类很多

金　属 　Ａｕ４Ｓｉ、Ｐｄ４Ｓｉ、ＴｅｘＣｕ２．５Ａｕ５及其他用特殊急冷法获得
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表４．９　由非熔融法形成玻璃的物质

原始物质 形成原因 获得方法 实　　例

固　体
（结晶）

剪切应力
冲击波 　石英、长石等晶体，通过爆炸的冲击波而非晶化

磨　碎 　晶体通过磨碎，粒子表面层逐渐非晶化

放射线照射
高速中子线

α粒子线
　石英晶体经高速中子线或α粒子线的照射后转变为非晶体
石英

液　体 形成络合物 金属醇盐水解
　Ｓｉ、Ｂ、Ｐ、Ａｌ、Ｎａ、Ｋ等醇盐酒精溶液加水分解得到胶体，加热
形成单组分或多组分氧化物玻璃

气

体

升　华

真空蒸发

沉积

　在低温基板上用蒸发沉积形成非晶质薄膜，如Ｂｉ、Ｓｉ、Ｇｅ、Ｂ、
ＭｇＯ、Ａｌ２Ｏ３、ＴｉＯ２、ＳｉＣ等化合物

阴极飞溅和

氧化反应

　在低压氧化气氛中，把金属或合金做成阴极，飞溅在基极上
形成非晶态氧化物薄膜，有ＳｉＯ２、ＰｂＯＴｅＯ２、ＰｂＳｉＯ２ 系统薄
膜等

气相反应

气相反应
　ＳｉＣｌ４ 水解或 ＳｉＨ４ 氧化形成 ＳｉＯ２ 玻璃。在真空中加热
Ｂ（ＯＣ２Ｈ３）３到７００℃～９００℃形成Ｂ２Ｏ３玻璃

辉光放电

　利用辉光放电形成原子态氧和低压中金属有机化合物分解，
在基极上形成非晶态氧化物薄膜，如Ｓｉ（ＯＣ２Ｈ５）４→ＳｉＯ２ 及其
他例子

电　解 阴极法
　利用电介质溶液的电解反应，在阴极上析出非晶质氧化物，
如Ｔａ２Ｏ３、Ａｌ２Ｏ３、ＺｒＯ２、Ｎｂ２Ｏ３等

目前形成玻璃的方法有很多种，总的说来分为熔融法和非熔融法。熔融法是形成玻璃的
传统方法，即玻璃原料经加热、熔融和在常规条件下进行冷却而形成玻璃态物质，在玻璃工业
生产中大量采用这种方法。此法的不足之处是冷却速率较慢，工业生产一般为４０～６０℃／ｈ，
实验室样品急冷也仅为１～１０℃／ｓ，这样的冷却速率不能使金属、合金或一些离子化合物形成
玻璃。如今除传统熔融法以外出现了许多非熔融法，且非熔融法在冷却速率上也有很大的突
破，例如溅射冷却或冷冻技术，冷却速率可达１０６～１０７℃／ｓ以上，这使得用传统熔融法不能得
到玻璃态的物质，也可以转变成玻璃。表４．９示出各种不同聚集状态的物质向玻璃态转变的
方法。

４．３．３．２　玻璃形成的热力学条件
熔体是物质在液相温度以上存在的一种高能量状态。随着温度降低，熔体释放能量大小

不同，可以有三种冷却途径：
（１）结晶化，即有序度不断增加，直到释放全部多余能量而使整个熔体晶化为止。
（２）玻璃化，即过冷熔体在转变温度Ｔｇ 硬化为固态玻璃的过程。
（３）分相，即质点迁移使熔体内某些组成偏聚，从而形成互不混溶的组成不同的两个玻璃

相。
玻璃化和分相过程均没有释放出全部多余的能量，因此与结晶化相比这两个状态都处于

能量的介稳状态。大部分玻璃熔体在过冷时，这三种过程总是程度不等地发生的。从热力学
观点分析，玻璃态物质总有降低内能向晶态转变的趋势，在一定条件下通过析晶或分相放出能
量使其处于低能量稳定状态。如果玻璃与晶体内能差别大，则在不稳定过冷下，晶化倾向大，
形成玻璃的倾向小。表４．１０列出了几种硅酸盐晶体和相应组成玻璃体内能的比较。由表４．１０
可见玻璃体和晶体两种状态的内能差值不大，故析晶的推动力较小，因此玻璃这种能量的亚稳
态在实际上能够长时间稳定存在。从表４．１０中的数据可见这些热力学参数对玻璃的形成并没
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有直接关系，以此来判断玻璃形成能力是困难的。所以形成玻璃的条件除了热力学条件外，还
有其他更直接的条件。

表４．１０　几种硅酸盐晶体与玻璃体的生成焓

组　　成 状　　态 －ΔＨ（ｋＪ／ｍｏｌ）

Ｐｂ２ＳｉＯ４
晶　态

玻璃态

１３０９

１２９４

ＳｉＯ２

β石英

β鳞石英

β方石英

玻璃态

８６０

８５４

８５８

８４８

Ｎａ２ＳｉＯ３
晶　态

玻璃态

１２５８

１５０７

４．３．３．３　玻璃形成的动力学条件
从动力学的角度讲，析晶过程必须克服一定的势垒，包括形成晶核所需建立新界面的界面

能以及晶核长大成晶体所需的质点扩散的活化能等。如果这些势垒较大，尤其当熔体冷却速
率很快时，粘度增加甚大，质点来不及进行有规则排列，晶核形成和晶体长大均难以实现，从而
有利于玻璃的形成。

近代研究证实，如果冷却速率足够快时，即使金属亦有可能保持其高温的无定形状态；反
之，如在低于熔点范围内保温足够长的时间，则任何玻璃形成体都能结晶。因此从动力学的观
点看，形成玻璃的关键是熔体的冷却速率。在玻璃形成动力学讨论中，探讨形成玻璃所需的最
小冷却速率即临界冷却速率对研究玻璃形成规律和制定玻璃形成工艺是非常重要的。

塔曼（Ｔａｍｍａｎｎ）首先系统地研究了熔体的冷却析晶行为，提出析晶分为晶核生成与晶体
长大两个过程。如果是熔体内部自发成核，称为均态核化；如果是由表面、界面效应，


杂质或引

入晶核剂等各种因素支配的成核过程，称为非均态核化


。熔体冷却是形成玻璃或是析晶，由两
个过程的速率决定，即晶核生成速率（成核速率Ｉｖ）和晶体生长速率（ｕ）。

晶核生成速率是指

单位时间内单位体积熔体中所生成的晶核数目（个／ｃｍ３·ｓ）；


晶体生长速率是指单位时间内

晶体的线增长速率（ｃｍ／ｓ


）。Ｉｖ 与ｕ均与过冷度（ΔＴ＝ＴＭ－Ｔ）有关（ＴＭ 为熔点）。图４．２３示
出晶核生成速率Ｉｖ 与晶体生长速率ｕ随过冷度变化曲线，称为物质的析晶特征曲线。由图可
见，Ｉｖ 与ｕ曲线上都存在极大值。

图４．２３　成核速率和生长速率与过冷度的关系

塔曼认为，玻璃的形成，是由于过冷熔体中晶核生成的最大速率对应的温度低于晶体生长
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最大速率对应的温度所致。因为熔体冷却时，当温度降到晶体生长最大速率时，晶核生成速率
很小，只有少量的晶核长大；当熔体继续冷却到晶核生成最大速率时，晶体生长速率则较小，晶
核不可能充分长大，最终不能结晶而形成玻璃。因此，晶核生成速率与晶体生长速率的极大值
所处的温度相差越小（如图４．２３（ａ））熔体越易析晶而不易形成玻璃。反之，熔体就越不易析
晶而易形成玻璃（如图４．２３（ｂ））。通常将两曲线重叠的区域（图４．２３中画上阴影的区域）称
为析晶区域或玻璃不易形成区域。如果熔体在玻璃形成温度（Ｔｇ）附近粘度很大，这时晶核产
生和晶体生长阻力均很大，这时熔体易形成过冷液体而不易析晶。因此，熔体是析晶还是形成
玻璃与过冷度、粘度、成核速率、晶体生长速率均有关。

尤曼（Ｕｈｌｍａｎｎ）在１９６９年将冶金工业中使用的３Ｔ图或ＴＴＴ图（ＴｉｍｅＴｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ
Ｔｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ）方法应用于玻璃转变并取得很大成功，目前已成为玻璃形成动力学理论中的
重要方法之一。

尤曼认为判断一种物质能否形成玻璃，首先必须确定玻璃中可以检测到的晶体的最小体
积，然后再考虑熔体究竟需要多快的冷却速率才能防止这一结晶量的产生从而获得检测上合
格的玻璃。实验证明：当晶体混乱地分布于熔体中时，晶体的体积分数（晶体体积／玻璃总体
积，Ｖβ／Ｖ）为１０－６时，刚好为仪器可探测出来的浓度。根据相变动力学理论，通过式（４．９）估计
防止一定的体积分数的晶体析出所必需的冷却速率。

Ｖβ
Ｖ ≈ π３Ｉｖｕ

３ｔ４ （４．９）

式中　Ｖβ———析出晶体体积；

　Ｖ———熔体体积；

　Ｉｖ———成核速率；

　ｕ———晶体生长速率；

　ｔ———时间。

图４．２４　结晶体积分数为１０－６时具有不

同熔点的物质的ＴＴＴ曲线

Ａ—Ｔｍ＝３６５．６Ｋ；

Ｂ—Ｔｍ＝３１６．６Ｋ；

Ｃ—Ｔｍ＝２７６．６Ｋ

如果只考虑均匀成核，为避免得到１０－６体积分数
的晶体，可从式（４．９）通过绘制３Ｔ曲线来估算必须采
用的冷却速率。绘制这种曲线首先选择一个特定的结
晶分数，在一系列温度下，计算出成核速率及晶体生长
速率；把计算得到的Ｉｖ、ｕ代入式（４．９）求出对应的时间

ｔ。用过冷度（ΔＴ＝ＴＭ－Ｔ）为纵坐标，冷却时间ｔ为横
坐标作出３Ｔ图。图４．２４示出了这类图的实例。由于
结晶驱动力（过冷度）随温度降低而增加，原子迁移率随
温度降低而降低，因而造成３Ｔ曲线弯曲而出现头部突
出点。在图中３Ｔ曲线右侧部分为该熔点的物质在一
定过冷度下形成晶体的区域，而３Ｔ曲线左侧部分是一
定过冷度下形成玻璃体的区域。３Ｔ曲线头部的顶点对
应了析出晶体体积分数为１０－６时的最短时间。

为避免形成给定的晶体分数，所需要的冷却速率（即临界冷却速率）可由下式粗略地计算
出来。
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ｄＴ
ｄ（ ）ｔ ｃ

≈Δ
Ｔｎ
τｎ

（４．１０）

式中　ΔＴｎ———ＴＴＴ曲线头部之点的过冷度；

　τｎ———ＴＴＴ曲线头部之点的时间。

由式（４．９）可以看出，ＴＴＴ曲线上任何温度下的时间仅仅随（Ｖβ／Ｖ）的１４
次方变化。因

此形成玻璃的临界冷却速率对析晶晶体的体积分数是不甚敏感的。这样有了某熔体ＴＴＴ
图，对该熔体求冷却速率才有普遍意义。

形成玻璃的临界冷却速率是随熔体组成而变化的。表４．１１列举了几种化合物的临界冷
却速率和熔融温度时的粘度。

表４．１１　几种化合物生成玻璃的性能

性　　能
化　合　物

ＳｉＯ２ ＧｅＯ２ Ｂ２Ｏ３ Ａｌ２Ｏ３ Ａｓ２Ｏ３ ＢｅＦ２ ＺｎＣｌ２ ＬｉＣｌ Ｎｉ Ｓｅ

ＴＭ（℃） １７１０ １１１５ ４５０ ２０５０ ２８０ ５４０ ３２０ ６１３ １３８０ ２２５

ηＴＭ（Ｐａ·ｓ） １０７ １０６ １０５ ０．６ １０５ １０６ ３０ ０．０２ ０．０１ １０３

Ｔｇ
Ｔ ０．７４ ０．６７ ０．７２ ～０．５ ０．７５ ０．６７ ０．５８ ０．３ ０．３ ０．６５

ｄＴ
ｄｔ
（℃／ｓ） １０－５ １０－２ １０－６ １０３ １０－５ １０－６ １０－１ １０８ １０７ １０－８

由表４．１１可以看出，凡是熔体在熔点时具有高的粘度，并且粘度随温度降低而剧烈地增
高，这就使析晶势垒升高，这类熔体易形成玻璃。而一些在熔点附近粘度很小的熔体如ＬｉＣｌ、
金属Ｎｉ等则易析晶而不易形成玻璃。ＺｎＣｌ２只有在快速冷却条件下才生成玻璃。

从表４．１１还可以看出，玻璃转变温度Ｔｇ 与熔点之间的相关性（Ｔｇ／ＴＭ）也是判别能否形
成玻璃的标志。由图４．２１可知，易生成玻璃的氧化物位于直线的上方，而较难生成玻璃的非
氧化物，特别是金属合金位于直线的下方。当Ｔｇ／ＴＭ≈０．５时，形成玻璃的临界冷却速率

ｄＴ
ｄ（ ）ｔ 约要１０６℃／ｓ。

粘度和熔点是生成玻璃的重要标志，冷却速率是形成玻璃的重要条件，但这些毕竟是反映
物质内部结构的外部属性。因此从物质内部的化学键特性、质点的排列状况等去探求才能得
到根本的解释。

４．３．３．４　玻璃形成的结晶化学条件
（１）聚合阴离子团大小与排列方式
不难设想，从硅酸盐、硼酸盐、磷酸盐等无机熔体转变为玻璃时，熔体的结构含有多种负离

子集团（例如硅酸盐熔体中的［ＳｉＯ４］４－、［Ｓｉ２Ｏ７］６－、［Ｓｉ６Ｏ１８］１２－、［ＳｉＯ３］２ｎ－ｎ 、［Ｓｉ４Ｏ１０］４ｎ－ｎ ），这些
集团可能时分时合。随着温度下降，聚合过程渐占优势，而后形成大型负离子集团。这种大型
负离子集团可以看作由不等数目的［ＳｉＯ４］４－以不同的连接方式歪扭地聚合而成，宛如歪扭的
链状或网络结构。

在熔体结构中已经谈过不同Ｏ／Ｓｉ比值对应着一定的聚集负离子团结构，如当Ｏ／Ｓｉ比值
为２时，熔体中含有大小不等的歪扭的［ＳｉＯ２］ｎ 聚集团（即石英玻璃熔体）；随着Ｏ／Ｓｉ比值的
增加，硅氧负离子集团不断变小，当Ｏ／Ｓｉ比值增至４时，硅氧负离子集团全部拆散成为分立
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状的［ＳｉＯ４］４－，这就很难形成玻璃。因此形成玻璃的倾向大小和熔体中负离子团的聚合程度
有关。聚合程度越低，越不易形成玻璃；聚合程度越高，特别当具有三维网络或歪扭链状结构
时，越容易形成玻璃。因为这时网络或链错杂交织，质点作空间位置的调整以析出对称性良
好、远程有序的晶体就比较困难。

硼酸盐、锗酸盐、磷酸盐等无机熔体中，也可采用类似硅酸盐的方法，根据 Ｏ／Ｂ、Ｏ／Ｇｅ、

Ｏ／Ｐ比值来粗略估计负离子集团的大小。根据实验，形成玻璃的Ｏ／Ｂ、Ｏ／Ｓｉ、Ｏ／Ｇｅ、Ｏ／Ｐ比值
有最高限值，如表４．１２。这个限值表明熔体中负离子集团只有以高聚合的歪扭链状或环状方
式存在时，方能形成玻璃。

表４．１２　形成硼酸盐、硅酸盐等玻璃的Ｏ／Ｂ、Ｏ／Ｓｉ等比值的最高限值

与不同系统配合

加入的氧化物
硼酸盐系统Ｏ／Ｂ 硅酸盐系统Ｏ／Ｓｉ 锗酸盐系统Ｏ／Ｇｅ 磷酸盐系统Ｏ／Ｐ

Ｌｉ２Ｏ １．９ ２．５５ ２．３０ ３．２５

Ｎａ２Ｏ １．８ ３．４０ ２．６０ ３．２５

Ｋ２Ｏ １．８ ３．２０ ３．５０ ２．９０

ＭｇＯ １．９５ ２．７０ — ３．２５

ＣａＯ １．９０ ２．３０ ２．５５ ３．１０

ＳｒＯ １．９０ ２．７０ ２．６５ ３．１０

ＢａＯ １．８５ ２．７０ ２．４０ ３．２０

（２）键强
孙光汉于１９４７年提出氧化物的键强是决定其能否形成玻璃的重要条件，他认为可以用元

素与氧结合的单键强度大小来判断氧化物能否生成玻璃。在无机氧化物熔体中，［ＳｉＯ４］、
［ＢＯ３］等这些配位多面体之所以能以负离子集团存在而不分解为相应的个别离子，显然和

Ｂ Ｏ 、 Ｓｉ Ｏ 间的键强有关。而熔体在结晶化过程中，原子或离子要进行重排，熔体结构
中原子或离子间原有的化学键会连续破坏，并重新组合形成新键。从不规则的熔体变成周期
排列的有序晶格是结晶的重要过程。这些键越强，结晶的倾向越小，越容易形成玻璃。通过测
定各种化合物（ＭＯｘ）的离解能（ＭＯｘ 离解为气态原子时所需的总能量），将这个能量除以该种
化合物正离子 Ｍ的氧配位数，可得出 Ｍ Ｏ 单键强度（单位是ｋＪ／ｍｏｌ）。各种氧化物的单键
强度数值列于表４．１３。

表４．１３　一些氧化物的单键强度与形成玻璃的关系

ＭｎＯｍ 中的 Ｍ 原子价 配位数 Ｍ Ｏ 单键强度（ｋＪ／ｍｏｌ） 在结构中的作用

Ｂ ３ ３ ４９８
３ ４ ３７３

Ｓｉ ４ ４ ４４４
Ｇｅ ４ ４ ４４５
Ｐ ５ ４ ４６５～３８９
Ｖ ５ ４ ４６９～３７７
Ａｓ ５ ４ ３６４～２９３
Ｓｂ ５ ４ ３５６～３６０
Ｚｒ ４ ６ ３３９

网络形成体
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续表４．１３

ＭｎＯｍ 中的 Ｍ 原子价 配位数 Ｍ Ｏ 单键强度（ｋＪ／ｍｏｌ） 在结构中的作用

Ｚｎ ２ ２ ３０２
Ｐｂ ２ ２ ３０６
Ａｌ ３ ６ ２５０
Ｂｅ ２ ４ ２６４

网络中间体

Ｎａ １ ６ ８４
Ｋ １ ９ ５４
Ｃｓ ２ ８ １３４
Ｍｇ ２ ６ １５５
Ｂａ ２ ８ １３６
Ｌｉ １ ４ １５１
Ｐｂ ２ ４ １５１
Ｒｂ １ １０ ４８
Ｃｓ １ １２ ４０

网络改变体

根据单键能的大小，可将不同氧化物分为以下三类：

① 玻璃网络形成体（其中正离子为网络形成离子），其单键强度大于３３５ｋＪ／ｍｏｌ。这类氧
化物能单独形成玻璃。

② 网络改变体（正离子称为网络改变离子），其单键强度小于２５０ｋＪ／ｍｏｌ。这类氧化物不
能形成玻璃，但能改变网络结构，从而使玻璃性质改变。

③网络中间体（正离子称为网络中间离子），其单键强度介于２５０～３３５ｋＪ／ｍｏｌ。这类氧化
物的作用介于玻璃形成体和网络改变体两者之间。

由表４．１３可以看出，网络形成体的键强比网络改变体高得多，在一定温度和组成时，键强
愈高，熔体中负离子集团也愈牢固。因此键的破坏和重新组合也愈困难，成核势垒也愈高，故
不易析晶而形成玻璃。

罗生（Ｒａｗｓｏｎ）进一步发展了孙氏理论，认为不仅单键强度，就是破坏原有键使之析晶需
要的热能也很重要，提出用单键强度除以各种氧化物的熔点的比率来衡量比只用单键强度更
能说明玻璃形成的倾向。这样，单键强度越高，熔点越低的氧化物越易于形成玻璃。这个比率
在所有氧化物中Ｂ２Ｏ３最大，这可以说明为什么Ｂ２Ｏ３析晶十分困难。

此外，从相平衡的关系来看，当熔体组成落在平坦液相面（三元）和液相线（二元）上时，较
他种界面（三元）或界线（二元）的组成容易形成玻璃，而且熔体组成落在界线或最低共熔点上
时，也较其他组成容易形成玻璃。可见平衡温度变化的快慢和结晶相组成的多寡对玻璃形成
有一定影响。在界线或低共熔点附近，质点或原子集团要同时组合成几种晶格，交互影响大，
组成晶格的几率也比单纯排列为一种晶格的几率小。因此实际生产玻璃时，在满足其他工艺
条件下，为使玻璃稳定，常常采用多组分配方，组成尽可能选在多元系统的低共熔点和相界线
附近。

（３）键型
熔体中质点间化学键的性质对玻璃的形成也有重要的作用。一般地说具有极性共价键和

半金属共价键的离子才能生成玻璃。
离子键化合物形成的熔体其结构质点是正、负离子，如ＮａＣｌ、ＣａＦ２等，在熔融状态以单独

离子存在，流动性很大，在凝固温度靠静电引力迅速组成晶格。离子键作用范围大，又无方向
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性，并且一般离子键化合物具有较高的配位数（６、８），离子相遇组成晶格的几率也较高。所以
一般离子键化合物在凝固点粘度很低，很难形成玻璃。

金属键物质如单质金属或合金，在熔融时失去联系较弱的电子后，以正离子状态存在。金
属键无方向性并在金属晶格内出现晶体的最高配位数（１２），原子相遇组成晶格的几率最大。
因此最不易形成玻璃。

纯粹共价键化合物大都为分子结构，在分子内部，原子间由共价键连接，而作用于分子间
的是范德华力。由于范氏键无方向性，一般在冷却过程中质点易进入点阵而构成分子晶格。
因此以上三种单纯键型都不易形成玻璃。

当离子键和金属键向共价键过渡时，通过强烈的极化作用，化学键具有方向性和饱和性趋
势，在能量上有利于形成一种低配位数（３、４）或一种非等轴式构造。离子键向共价键过渡的混
合键称为极性共价键，它主要在于有ｓｐ电子形成杂化轨道，并构成σ键和π键。这种混合键
既具有共价键的方向性和饱和性，不易改变键长和键角的倾向，促进生成具有固定结构的配位
多面体，构成玻璃的近程有序；又具有离子键易改变键角、易形成无对称变形的趋势，促进配位
多面体不按一定方向连接的不对称变形，构成玻璃远程无序的网络结构。因此极性共价键的
物质比较易形成玻璃态。如ＳｉＯ２、Ｂ２Ｏ３等网络形成体就具有部分共价键和部分离子键，ＳｉＯ２
中 Ｓｉ Ｏ 键的共价键分数和离子键分数各占５０％，Ｓｉ的ｓｐ３ 电子云和４个 Ｏ 结合的

 Ｏ Ｓｉ Ｏ 键角理论值是１０９．４°，而当四面体共顶角时，  Ｓｉ Ｏ Ｓｉ键角可以在１３１°～１８０°
范围内变化，这种变化可解释为氧原子从纯ｐ２（键角９０°）到ｓｐ（键角１８０°）杂化轨道的连续变
化。这里基本的配位多面体［ＳｉＯ４］表现为共价特性，而  Ｓｉ Ｏ Ｓｉ键角能在较大范围内无方
向性地连结起来，表现了离子键的特性，氧化物玻璃中其他网络生成体Ｂ２Ｏ３、ＧｅＯ２、Ｐ２Ｏ５ 等
也是主要靠ｓｐ电子形成杂化轨道。

同样，金属键向共价键过渡的混合键称为金属共价键，在金属中加入半径小、电荷高的半
金属离子（Ｓｉ４＋、Ｐ５＋、Ｂ３＋等）或加入场强大的过渡元素，它们能对金属原子产生强烈的极化作
用，从而形成ｓｐｄ或ｓｐｄｆ杂化轨道，形成金属和加入元素组成的原子团，这种原子团类似于
［ＳｉＯ４］四面体，也可形成金属玻璃的近程有序，但金属键的无方向性和无饱和性则使这些原子
团之间可以自由连接，形成无对称变形的趋势从而产生金属玻璃的远程无序。如负离子为Ｓ、

Ｓｅ、Ｔｅ等的半导体玻璃中正离子Ａｓ３＋、Ｓｂ３＋、Ｓｉ４＋、Ｇｅ４＋等极化能力很强，形成金属共价键化
合物，能以结构键［   Ｓ Ｓ Ｓ ］ｎ、［   Ｓｅ Ｓｅ Ｓｅ ］ｎ、［   Ｓ Ａｓ Ｓ ］ｎ 的状态存
在，它们互相连成层状、链状或架状，因而在熔融时粘度很大。冷却时分子集团开始聚集，容易
形成无规则的网络结构。用特殊方法（溅射、电沉积等）形成的玻璃，如ＰｄＳｉ、ＣｏＰ、ＦｅＰＣ、

ＶＣｕ、ＴｉＮｉ等金属玻璃，有ｓｐｄ和ｓｐｄｆ杂化轨道形成强的极化效应，其中共价键成分依然起
主要作用。

综上所述，形成玻璃必须具有离子键或金属键向共价键过渡的混合键型。一般地说阴、阳
离子的电负性差 ΔＸ 约在１．５～２．５之间，其中阳离子具有较强的极化本领，单键强度
（ Ｍ Ｏ ）＞３３５ｋＪ／ｍｏｌ，成键时出现ｓｐ电子形成杂化轨道。这样的键型在能量上有利于形
成一种低配位数的负离子团构造或结构键，易形成无规则的网络，因而形成玻璃倾向很大。
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４．４　玻璃的结构

研究玻璃态物质的结构，不仅可以丰富物质结构理论，而且对于探索玻璃态物质的组成、
结构、缺陷和性能之间的关系，进而指导工业生产及制备预计性能的玻璃都有重要的实际意
义。

玻璃结构是指玻璃中质点在空间的几何配置、有序程度及它们彼此间的结合状态。由于
玻璃结构具有远程无序的特点以及影响玻璃结构的因素众多，与晶体结构相比，玻璃结构理论
发展缓慢，目前人们还不能直接观察到玻璃的微观结构，关于玻璃结构的信息是通过特定条件
下某种性质的测量而间接获得的。往往用一种研究方法根据一种性质只能从一个方面得到玻
璃结构的局部认识，而且很难把这些局部认识相互联系起来。一般对晶体结构研究十分有效
的方法在玻璃结构研究中则显得力不从心。长期以来，人们对玻璃的结构提出了许多假说，如
晶子学说、无规则连续网络学说、高分子学说、凝胶学说、核前群理论、离子配位学说等等。由
于玻璃结构的复杂性，还没有一种学说能将玻璃的结构完整严密地揭示清楚。到目前为止，在
各种学说中最有影响最为流行的玻璃结构学说是晶子学说和无规则网络学说。

４．４．１　晶子学说

前苏联学者列别捷夫（Ａ．Ａ．Лебедев）１９２１年提出晶子学说。他曾对硅酸盐玻璃进行加
热和冷却并分别测定出不同温度下玻璃的折射率。结果如图４．２５所示。由图看出，无论是加
热还是冷却，玻璃的折射率在５７３℃左右都会发生急剧变化。而５７３℃正是α石英与β石英的
晶型转变温度。上述现象对不同玻璃都有一定的普遍性。因此，他认为玻璃结构中有高分散
的石英微晶体（即晶子）。

图４．２５　硅酸盐玻璃折射率随温度变化曲线　

　

图４．２６　一种钠硅酸盐玻璃（ＳｉＯ２ 含量７６．４％）

的折射率随温度的变化曲线

在较低温度范围内，测量玻璃折射率时也发生若干突变。将ＳｉＯ２ 含量高于７０％的
Ｎａ２Ｏ·ＳｉＯ２ 与Ｋ２Ｏ·ＳｉＯ２系统的玻璃，在５０～３００℃范围内加热并测定折射率时，观察到８５
～１２０℃、１４５～１６５℃和１８０～２１０℃温度范围内折射率有明显的变化（图４．２６）。这些温度恰
巧与鳞石英及方石英的多晶转变温度符合，且折射率变化的幅度与玻璃中ＳｉＯ２含量有关。根
据这些实验数据，进一步证明在玻璃中含有多种“晶子”。以后又有很多学者借助Ｘ射线分析
法和其他方法为晶子学说取得了新的实验数据。
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图４．２７　２７Ｎａ２Ｏ·７３ＳｉＯ２ 玻璃的

Ｘ射线散射强度曲线

１—未加热；２—在６１８℃保温１ｈ；

３—在８００℃保温１０ｍｉｎ和６７０℃保温２０ｈ

瓦连可夫（Ｈ．Ｈ．Валенков）和波拉依一柯希茨（Ｅ．
Ａ．ЛораиКощилу）研究了成分递变的钠硅双组分玻璃的

Ｘ射线散射强度曲线。他们发现第一峰是石英玻璃衍射
线的主峰与石英晶体的特征峰相符。第二峰是 Ｎａ２Ｏ·

ＳｉＯ２ 玻璃的衍射线主峰与偏硅酸钠晶体的特征峰一致。
在钠硅玻璃中上述两个峰均同时出现。随着钠硅玻璃中

ＳｉＯ２ 含量增加，第一峰愈明显，而第二峰愈模糊。他们认
为钠硅玻璃中同时存在方石英晶子和偏硅酸钠晶子，这
是Ｘ射线强度曲线上有两个极大值的原因。他们又研究
了升温到４００～８００℃再淬火、退火和保温几小时的玻璃。
结果表明玻璃Ｘ射线衍射图不仅与成分有关，而且与玻
璃制备条件有关。提高温度，延长加热时间，主峰陡度增
加，衍射图也愈清晰（图４．２７）。他们认为这是晶子长大
所造成的。由实验数据推论，普通石英玻璃中的方石英
晶子尺寸平均为１．０ｎｍ。

结晶物质和相应玻璃态物质虽然强度曲线极大值的位置大体相似，但不相一致的地方也
是明显的。很多学者认为这是玻璃中晶子点阵图有变形所致，并估计玻璃中方石英晶子的固
定点阵比方石英晶体的固定点阵大６．６％。

图４．２８　３３．３Ｎａ２Ｏ·６６．７ＳｉＯ２ 玻璃的反射光谱

１—原始玻璃；２—玻璃表层部分，在６２０℃保温１ｈ；

３—玻璃表面有间断薄雾析晶，保温３ｈ；

４—连续薄雾析晶，保温３ｈ；５—析晶玻璃，保温６ｈ

马托西（Ｇ．Ｍａｔａｓｓｉ）等研究了结晶氧化硅和
玻璃态氧化硅在３～２６μｍ的波长范围内的红外
反射光谱。结果表明，玻璃态石英和晶态石英的
反射光谱在１２．４μｍ处具有同样的最大值。这种
现象可以解释为反射物质的结构相同。

弗洛林斯卡娅（Ｂ．Ａ．Флоринская）的工作表
明，在许多情况下，观察到玻璃和析晶时以初晶析
出的晶体的红外反射和吸收光谱极大值是一致

的。这就是说，玻璃中有局部不均匀区，该区原子
排列与相应晶体的原子排列大体一致。图４．２８
比较了 Ｎａ２ＯＳｉＯ２ 系统在原始玻璃态和析晶态
的反射光谱。由研究结果得出结论：结构的不均
匀性和有序性是所有硅酸盐玻璃的共性。

根据很多的实验研究得出晶子学说的要点

为：玻璃结构是一种不连续的原子集合体，


即无数

“晶子”分散在无定形介质中；“晶子”


的化学性质

和数量取决于玻璃的化学组成，


可以是独立原子

团或一定组成的化合物和固溶体等微观多相体


，
与该玻璃物系的相平衡有关；“晶子”


不同于一般

微晶，而是带有晶格极度变形的微小有序区域，


在

“晶子”中心质点排列较有规律，愈远离中心则变形程度愈大；从“晶子”


部分到无定形部分的过
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渡是逐步完成的，两者之间无明显界线


。

　　４．４．２　无规则网络学说

１９３２年德国学者查哈里阿生（Ｗ．Ｈ．Ｚａｃｈａｒｉａｓｅｎ）基于玻璃与同组成晶体的机械强度的
相似性，应用晶体化学的成就，提出了无规则网络学说。以后逐渐发展成为玻璃结构理论的一
种学派。

查哈里阿生认为：玻璃的结构与相应的晶体结构相似，同样形成连续的三维空间网络结
构。但玻璃的网络与晶体的网络不同，玻璃的网络是不规则的、非周期性的，因此玻璃的内能
比晶体的内能要大。由于玻璃的强度与晶体的强度属于同一个数量级，玻璃的内能与相应晶
体的内能相差并不多，因此它们的结构单元（四面体或三角体）应是相同的，不同之处在于排列
的周期性。

如石英玻璃和石英晶体的基本结构单元都是硅氧四面体［ＳｉＯ４］，各硅氧四面体［ＳｉＯ４］都
通过顶点连接成为三维空间网络，但在石英晶体中硅氧四面体［ＳｉＯ４］有着严格的规则排列，如
图４．２９（ａ）所示；而在石英玻璃中，硅氧四面体［ＳｉＯ４］的排列是无序的，缺乏对称性和周期性
的重复，如图４．２９（ｂ）所示。

图４．２９　石英晶体和石英玻璃结构模型示意图
（ａ）石英晶体结构模型；（ｂ）石英玻璃结构模型

查哈里阿生还提出氧化物（ＡｍＯｎ）形成玻璃时，应具备如下４个条件：
（１）网络中每个氧离子最多与两个Ａ离子相联；
（２）氧多面体中，Ａ离子配位数必须是小的，即为４或３。
（３）氧多面体只能共顶而不能共棱或共面连接。
（４）每个氧多面体至少有３个顶角与相邻多面体共有以形成连续的无规则空间结构网

络。
将这些条件对照表４．１３，根据单键强度划分的三种类型的氧化物中，ＳｉＯ２、Ｂ２Ｏ３、Ｐ２Ｏ５、

Ｖ２Ｏ５、Ａｓ２Ｏ３、Ｓｂ２Ｏ３ 等氧化物都能形成四面体配位，成为网络的基本结构单元，属于网络形成
体；Ｎａ２Ｏ、Ｋ２Ｏ、ＣａＯ、ＭｇＯ、ＢａＯ等氧化物，不能满足上述条件，本身不能构成网络形成玻璃，
只能作为网络改变体参加玻璃结构；Ａｌ２Ｏ３、ＴｉＯ２等氧化物，配位数有４有６，有时可在一定程
度上满足以上条件形成网络，有时只能处于网络之外，成为网络中间体。
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图４．３０　钠钙硅酸盐玻璃

结构示意图

根据此学说，当石英玻璃中引入网络改变体氧化物Ｒ２Ｏ或

ＲＯ时，它们引入的氧离子，将使部分  Ｓｉ Ｏ Ｓｉ键断裂，致使
原来某些与２个Ｓｉ４＋键合的桥氧变为仅与１个Ｓｉ４＋键合的非桥
氧，而Ｒ＋或Ｒ２＋均匀而无序地分布在四面体骨架的空隙中，以
维持网络中局部的电中性。图４．３０为钠硅酸盐玻璃结构模型
示意图。显然，［ＳｉＯ４］四面体的结合程度甚至整个网络结合程
度都取决于桥氧离子的百分数。

根据熔体不同组成（不同Ｏ／Ｓｉ、Ｏ／Ｐ、Ｏ／Ｂ比值等），离子团
的聚合程度也不等。而玻璃结构对熔体结构又有继承性，故玻
璃中的无规则网络也随玻璃的不同组成和网络被切断的不同程

度而异，可以是三维骨架，也可以是二维层状结构或一维链状结
构，甚至是大小不等的环状结构，也可能多种不同结构共存。

瓦伦（Ｂ．Ｅ．Ｗａｒｒｅｎ）对玻璃的Ｘ射线衍射光谱的一系列卓
越的研究，使查哈里阿生的理论获得有力的实验证明。瓦伦的
石英玻璃、方石英和硅酸盐的Ｘ射线图示于图４．３１。玻璃的衍射线与方石英的特征谱线重
合，这使一些学者把石英玻璃联想为含有极小的方石英晶体，同时将漫射归结于晶体的微小尺
寸。然而瓦伦认为这只能说明石英玻璃和方石英中原子间的距离大体上是一致的。他按强
度角度曲线半高处的宽度计算出石英玻璃内如有晶体，其大小也只有０．７７ｎｍ。这与方石英
单位晶胞尺寸０．７０ｎｍ相似。晶体必须是由晶胞在空间有规则地重复，因此“晶体”此名称在
石英玻璃中失去其意义。由图４．３１还可看到，硅胶有显著的小角度散射而玻璃中没有。这是
由于硅胶是由尺寸为１．０～１０．０ｎｍ不连续粒子组成。粒子间有间距和空隙，强烈的散射是由
于物质具有不均匀性的缘故。但石英玻璃小角度没有散射，这说明玻璃是一种密实体，其中没
有不连续的粒子或粒子之间没有很大空隙。这结果与晶子学说的微不均匀性又有矛盾。

图４．３１　石英等物质的Ｘ射线衍射图 图４．３２　石英玻璃的径向分布函数

瓦伦又用傅里叶分析法将实验获得的玻璃衍射强度曲线在傅里叶积分公式基础上换算

成围绕某一原子的径向分布曲线，再利用该物质的晶体结构数据，即可以得到近距离内原子排
列的大致图形。在原子径向分布曲线上第一个极大值是该原子与邻近原子间的距离，而极大
值曲线下的面积是该原子的配位数。图４．３２表示ＳｉＯ２玻璃径向原子分布曲线。第一个极大
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值表示出 Ｓｉ Ｏ 距离为０．１６２ｎｍ，这与结晶硅酸盐中发现的ＳｉＯ２ 平均间距（０．１６０ｎｍ）非常
符合。按第一个极大值曲线下的面积计算出配位数为４．３，接近硅原子配位数４。因此，Ｘ射
线分析的结果直接指出，在石英玻璃中的每一个硅原子，平均约为４个氧原子以大致０．１６２ｎｍ
的距离所围绕。利用傅里叶法，瓦伦研究了Ｎａ２ＯＳｉＯ２、Ｋ２ＯＳｉＯ２、Ｎａ２ＯＢ２Ｏ３、Ｋ２ＯＢ２Ｏ３ 等
系统的玻璃结构。随着原子径向距离的增加，分布曲线中极大值逐渐模糊。从瓦伦数据得出，
玻璃结构有序部分距离在１．０～１．２ｎｍ附近即接近晶胞大小。

综上所述，瓦伦的实验证明：玻璃物质的主要部分不可能以方石英晶体的形式存在，而每
个原子的周围原子配位对玻璃和方石英来说都是一样的。

４．４．３　两大学说的比较与发展

晶子学说强调了玻璃结构的不均匀性、不连续性及有序性等方面特征，成功地解释了玻璃
折射率在加热过程中的突变现象。尤其是发现微观不均匀性是玻璃结构的普遍现象后，晶子
学说得到更为有力的支持。但是至今晶子学说尚有一系列重要的原则问题尚未得到解决，第
一，对玻璃中“晶子”的大小与数量尚有异议。晶子大小根据许多学者估计波动在０．７～
２．０ｎｍ之间，含量只占１０％～２０％。０．７～２．０ｎｍ只相当于２～４个多面体作规则排列，而且
还有较大的变形，所以不能过分夸大晶子在玻璃中的作用和对性质的影响。第二，晶子的化学
成分还没有得到合理的确定。

网络学说强调了玻璃中离子与多面体相互间排列的均匀性、连续性及无序性等方面结构
特征。这可以说明玻璃的各向同性、内部性质的均匀性与随成分改变时玻璃性质变化的连续
性等基本特性。如玻璃的各向同性可以看着是由于形成网络的多面体（如硅氧四面体）的取向
不规则性导致的，而玻璃之所以没有固定的熔点是由于多面体的取向不同，结构中的键角大小
不一，因此加热时弱键先断裂，然后强键才断裂，结构被连续破坏。宏观上表现出玻璃的逐渐
软化，物理化学性质表现出渐变性。因此网络学说能解释一系列玻璃性质的变化，长期以来是
玻璃结构的主要学派。近年来，随着实验技术的进展和玻璃结构与性质的深入研究，积累了愈
来愈多的关于玻璃内部不均匀的资料，例如首先在硼硅酸盐玻璃中发现分相与不均匀现象，以
后又在光学玻璃和氟化物与磷酸盐玻璃中均发现有分相现象。用电子显微镜观察玻璃时发现
在肉眼看来似乎是均匀一致的玻璃，实际上都是由许多从０．０１～０．１μｍ的各不相同的微观区
域构成的。所以现代玻璃结构理论必须能够反映出玻璃内部结构的另一方面即近程有序和化
学上不均匀性。

随着对玻璃性质及其结构研究的日趋深入，这两大学说都力图克服本身的局限，彼此在不
断的争论和辩论的过程中得到进一步的充实和发展。晶子学说代表者逐渐认识到玻璃结构中
除了有极度变形的较有规则排列的晶子外，尚有无定形中间层存在，最规则结构大约在晶子中
心部分，通过有序程度的逐渐降低，相邻两个晶子将熔融在无定形介质中。由于晶子外沿边界
完全不确定，讨论晶子占据玻璃总体积的份额也就毫无意义，因此将晶子的概念转变成有序性
最大的区域；无规则网络学说也意识到阳离子在玻璃结构网络中所处的位置不是任意的，而是
有一定配位关系。多面体的排列也有一定的规律，并且在玻璃中可能不只存在一种网络（骨
架）。因而承认了玻璃结构的近程有序和微不均匀性，把玻璃作为无序网络描述仅是平均统计
性的体现。目前两大学说都比较一致地认为：具有近程有序和远程无序是玻璃态物质的结构
特点。玻璃是具有近程有序区域的无定形物质，但双方对于无序与有序区大小、比例和结构等
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仍有分歧。
事实上，从哲学的角度讲，玻璃结构的远程无序性与近程有序性、连续性与不连续性、均匀

性与不均匀性并不是绝对的，在一定条件下可以相互转化。玻璃态是一种复杂多变的热力学
不稳定状态，玻璃的成分、形成条件和热历史过程都会对其结构产生影响，不能以局部的、特定
条件下的结构来代表所有玻璃在任何条件下的结构状态。要把玻璃结构揭示清楚还须做深入
研究，才能运用玻璃结构理论指导生产实践，合成具有预期性能的玻璃，并为这类非晶态固体
材料的应用开拓更广泛的领域。

４．５　常见玻璃类型

通过氧桥形成网络结构的玻璃称为氧化物玻璃。这类玻璃在实际运用和理论研究上均很
重要，本节简述无机材料中最广泛应用和研究的硅酸盐玻璃和硼酸盐玻璃。

４．５．１　硅酸盐玻璃

硅酸盐玻璃由于资源广泛、价格低廉、对常见试剂和气体介质化学稳定性好、硬度高和生
产方法简单等优点而成为实用价值最大的一类玻璃。

石英玻璃是由硅氧四面体［ＳｉＯ４］以顶角相连而组成的三维无规则架状网络。这些网络没
有像石英晶体那样远程有序。石英玻璃是其他二元、三元、多元硅酸盐玻璃结构的基础。

熔融石英玻璃与晶体石英在两硅氧四面体之间键角的差别如图４．３３所示。石英玻璃中

Ｓｉ Ｏ 键角分布在 １２０°～１８０°的范围内，中心在 １４５°。与石英晶体相比，石英玻璃

 Ｓｉ Ｏ Ｓｉ键角范围比晶体中宽。而 Ｓｉ Ｏ 和 Ｏ Ｏ 距离在玻璃中的均匀性几乎同在相
应的晶体中一样。由于  Ｓｉ Ｏ Ｓｉ键角变动范围大，使石英玻璃中的［ＳｉＯ４］四面体排列成无
规则网络结构而不像方石英晶体中四面体有良好的对称性。这样的一个无规则网络不一定是
均匀一致的，在密度和结构上会有局部起伏。

图４．３３　熔融石英玻璃与晶体石英在两硅氧四面体之间键角的差别
（ａ）硅氧四面体中  Ｓｉ Ｏ Ｓｉ键角（θ），大球为氧，小球为硅；

（ｂ）石英玻璃和方石英晶体中  Ｓｉ Ｏ Ｓｉ键角分布曲线

二氧化硅是硅酸盐玻璃中的主体氧化物，它在玻璃中的结构状态对硅酸盐玻璃的性质起
决定性的影响。当Ｒ２Ｏ或ＲＯ等氧化物加入到石英玻璃中，形成二元、三元甚至多元硅酸盐
玻璃时，由于增加了Ｏ／Ｓｉ的比例，使原来Ｏ／Ｓｉ比值为２的三维架状结构被破坏，随之玻璃性
质也发生变化。硅氧四面体的每一种连接方式的改变都会伴随物理性质的变化，尤其从连续
三个方向发展的硅氧骨架结构向两个方向层状结构变化，以及由层状结构向只有一个方向发
展的硅氧链状结构变化时，性质变化更大。表４．２列举了随Ｏ／Ｓｉ比例而变化的硅氧聚合离子
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团结构。硅酸盐玻璃中［ＳｉＯ４］四面体的网络结构与加入Ｒ＋或Ｒ２＋金属阳离子本性与数量有

关。在 Ｏ Ｓｉ




Ｏ

Ｏ

Ｏ Ｒ ＋ 结构单元中的 Ｓｉ Ｏ 化学键随着Ｒ＋离子极化力增强而减弱。尤其

是使用半径小的离子时 Ｓｉ Ｏ 键发生松弛。图４．３４表明随连接在四面体上Ｒ＋原子数的增
加而使  Ｓｉ Ｏ Ｓｉ键变弱，同时 Ｓｉ Ｏ ｎｂ （Ｏｎｂ为非桥氧，Ｏｂ 为桥氧）键变得更为松弛（相应

图４．３４　 Ｓｉ Ｏ 距离随连结于四面

　　　　体的钠原子数目的变化

距离增加）。随着ＲＯ或Ｒ２Ｏ加入量增加，连续网状ＳｉＯ２
骨架可 以 从 松 弛 一 个 顶 角 发 展 到 ２ 个 甚 至 ４ 个。

 Ｓｉ Ｏ Ｓｉ键合状况的变化，明显影响到玻璃粘度和其他
性质的变化。在 Ｎａ２ＯＳｉＯ２ 系统中，当 Ｏ／Ｓｉ比值由２增
加到２．５时，玻璃粘度降低８个数量级。

为了表示硅酸盐网络结构特征和便于比较玻璃的物理

性质，有必要引入玻璃的４个基本结构参数：

Ｘ———每个多面体中平均非桥氧数；

Ｙ———每个多面体中平均桥氧数；

Ｚ———包围一种网络形成正离子的氧离子数目，即网
络形成正离子的氧配位数；

Ｒ———玻璃中氧离子摩尔总数与网络形成正离子摩尔总数之比。
这些参数之间存在着两个简单的关系：

Ｘ＋Ｙ ＝Ｚ　 和 　Ｘ＋１２Ｙ ＝Ｒ

或

Ｘ＝２Ｒ－Ｚ　　Ｙ ＝２Ｚ－２Ｒ （４．１１）

　　网络形成正离子的氧配位数Ｚ一般是已知的（在硅酸盐和磷酸盐玻璃中Ｚ＝４、硼酸盐玻
璃Ｚ＝３），Ｒ即为通常所说的氧硅比，用它来描述硅酸盐玻璃的网络连接特点是很方便的，Ｒ
通常可以从摩尔组成计算出来。因此确定Ｘ和Ｙ 就很简单。

结构参数的计算如下：
（１）ＳｉＯ２ 石英玻璃：Ｓｉ４＋的配位数Ｚ＝４，氧与网络形成离子的比例Ｒ＝２，则Ｘ＝２Ｒ－４

＝４－４＝０，Ｙ＝８－２Ｒ＝８－４＝４，说明所有的氧离子都是桥氧，四面体的所有顶角都是共有，
玻璃网络强度达最大值。

（２）Ｎａ２Ｏ·ＳｉＯ２ 玻璃：Ｚ＝４，Ｒ＝３１＝３
，Ｘ＝２Ｒ－４＝６－４＝２，Ｙ＝８－２Ｒ＝８－６＝２，在

一个四面体上只有２个氧是桥氧的，其余两个氧是非桥氧、断开的。结构网络强度就比石英玻
璃差。

（３）１０ｍｏ１％Ｎａ２Ｏ·１８ｍｏｌ％ＣａＯ·７２ｍｏｌ％ＳｉＯ２ 玻璃：Ｚ＝４；Ｒ＝
（１０＋１８＋７２×２）

７２ ＝

２．３９；Ｘ＝２Ｒ－４＝２×２．３９－４＝０．７８；Ｙ＝４－Ｘ＝４－０．７８＝３．２２。
但是，并不是所有玻璃都能简单地计算４个参数。实际玻璃中出现的离子不一定是典型

的网络形成离子或网络改变离子，例如Ａｌ３＋属于所谓中间离子，这时就不能准确地确定Ｒ值。
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在硅酸盐玻璃中，若组成中当Ｒ２Ｏ＋ＲＯ
Ａｌ２Ｏ３ ≥１时，则Ａｌ３＋被认为是占据［ＡｌＯ４］四面体的中心位

置，Ａｌ３＋作为网络形成离子计算。因此添加Ａｌ２Ｏ３引入氧的原子数目是每个网络形成正离子

引入１．５个氧，结果使结构中非桥氧转变为桥氧。若Ｒ２Ｏ＋ＲＯＡｌ２Ｏ３ ＜１，则把 Ａｌ３＋作为网络改变

离子计算。但这样计算出来的Ｙ 值比真正Ｙ 值要小。一些玻璃的网络参数列于表４．１４。
表４．１４　典型玻璃的网络参数Ｘ、Ｙ和Ｒ 值

组　　成 Ｒ Ｘ Ｙ

　ＳｉＯ２ ２ ０ ４
　Ｎａ２Ｏ·２ＳｉＯ２ ２．５ １ ３

　Ｎａ２Ｏ·１３Ａｌ２Ｏ３
·２ＳｉＯ２ ２．２５ ０．５ ３．５

　Ｎａ２Ｏ·ＡｌＯ３·２ＳｉＯ２ ２ ０ ４
　Ｎａ２Ｏ·ＳｉＯ２ ３ ２ ２
　Ｐ２Ｏ５ ２．５ １ ３

过渡离子Ｃｏ２＋、Ｎｉ２＋、Ｐｂ２＋等一般也不能精确确定Ｒ值，实际计算中列入网络改变剂，计
算的Ｙ 值要比实际的Ｙ 值小。

结构参数Ｙ 对玻璃性质有重要意义。比较上述的ＳｉＯ２ 玻璃和 Ｎａ２Ｏ·ＳｉＯ２ 玻璃，Ｙ 越
大，网络连接越紧密，强度越大；反之，Ｙ 愈小，网络空间上的聚集也愈小、结构也变得较松，并
随之出现较大的间隙，结果使网络改变离子的运动，不论在本身位置振动或从一个位置通过网
络的间隙跃迁到另一个位置都比较容易。因此随Ｙ 值递减，出现热膨胀系数增大、电导增加
和粘度减小等变化。对硅酸盐玻璃来说，Ｙ＜２时不可能构成三维网络，因为四面体间的桥氧
数少于２时，结构多半是不同长度的四面体链。从表４．１５则可以看出Ｙ 对玻璃一些性质的影
响。表中每一对玻璃的两种化学组成完全不同，但它们都具有相同的Ｙ 值，因而具有几乎相
同的物理性质。

表４．１５　Ｙ对玻璃性质的影响

组　　成 Ｙ 熔融温度（℃） 膨胀系数α（×１０－７）

　Ｎａ２Ｏ·２ＳｉＯ２ ３ １５２３ １４６
　Ｐ２Ｏ５ ３ １５７３ １４０
　Ｎａ２Ｏ·ＳｉＯ２ ２ １３２３ ２２０
　Ｎａ２Ｏ·Ｐ２Ｏ５ ２ １３７３ ２２０

当玻璃中含有较大比例的过渡离子，如加ＰｂＯ可加到８０ｍｏｌ％，它和正常玻璃相反，Ｙ＜２
时，结构的连贯性并没有降低，反而在一定程度上加固了玻璃的结构。这是因为Ｐｂ２＋不仅只
是通常认为的网络改变离子，由于其可极化性很大，在高铅玻璃中，Ｐｂ２＋还可能让ＳｉＯ２ 以分

立的［ＳｉＯ４］聚合离子团沉浸在它的电子云中间，通过非桥氧与Ｐｂ２＋间的静电引力在三度空间
无限连接而形成玻璃，这种玻璃称为“逆性玻璃”或“反向玻璃”。“逆性玻璃”的提出，使连续网
络结构理论得到了补充和发展。

在多种釉和搪瓷中氧和网络形成体之比一般在２．２５～２．７５。通常钠钙硅玻璃中Ｙ 值约
为２．４。硅酸盐玻璃与硅酸盐晶体随Ｏ／Ｓｉ比值由２增加到４，从结构上均由三维网络骨架而
变为孤岛状四面体。无论是结晶态还是玻璃态，四面体中的Ｓｉ４＋都可以被半径相近的离子置
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换而不破坏骨架。除Ｓｉ４＋和Ｏ２－以外的其他离子相互位置也有一定的配位原则。
可将结构参数和上述硅酸盐晶体中不同 Ｏ／Ｓｉ比值的结构关系相对照，晶体中的结构形

式也可能存在于相应组成的玻璃中。当玻璃组成居于两种Ｏ／Ｓｉ比率之间时，也可能兼有这
两种相应的结构，但应该注意成分复杂的硅酸盐玻璃在结构上与相应的硅酸盐晶体还是有显
著的区别。首先，在晶体中，硅氧骨架按一定的对称规律排列；在玻璃中则是无序的。其次，在
晶体中，骨架外的 Ｍ＋或 Ｍ２＋金属阳离子占据了点阵的固定位置；在玻璃中，它们统计均匀地
分布在骨架的空腔内，并起着平衡氧负电荷的作用。第三，在晶体中，只有当骨架外阳离子半
径相近时，才能发生同晶置换；在玻璃中则不论半径如何，只要遵守静电价规则，骨架外阳离子
均能发生互相置换。第四，在晶体中（除固溶体外），氧化物之间有固定的化学计量；在玻璃中
氧化物可以与非化学计量的任意比例混合。

４．５．２　硼酸盐玻璃

硼酸盐玻璃具有某些优异的特性而使它成为不可取代的一种玻璃材料，已愈来愈引起人
们的重视。例如硼酐是惟一能用以创造有效吸收慢中子的氧化物玻璃。硼酸盐玻璃对Ｘ射
线透过率高，电绝缘性能比硅酸盐玻璃优越。

图４．３５　Ｘ射线谱数据证

明存在硼氧环

Ｂ２Ｏ３是典型的玻璃形成体，和ＳｉＯ２一样，Ｂ２Ｏ３也能单独形成氧

化硼玻璃。以［ＢＯ３］三角体作为基本结构单元，Ｚ＝３，Ｒ＝３２＝１．５
，

其他两个结构参数Ｘ＝２Ｒ－３＝３－３＝０，Ｙ＝２Ｚ－２Ｒ＝６－３＝３。
因此在Ｂ２Ｏ３玻璃中，［ＢＯ３］三角体的顶角也是共有的。图４．３５是
将Ｂ２Ｏ３玻璃的径向分布曲线对硼氧组环中的距离作图。横坐标上
竖线的长度正比于散射强度，字母表示相应模型中原子间距离。其
中ｃ和ｅ的最大峰值分别在０．２６ｎｍ和０．０４２ｎｍ处。这证明了氧化
硼玻璃中存在着硼氧三元环。按无规则网络学说，纯氧化硼玻璃的
结构可以看成是由硼氧三角体无序地相连接而组成的向两度空间发

展的网络，虽然硼氧键能略大于硅氧键能（见表４．１３），但因为Ｂ２Ｏ３
玻璃的层状（或链状）结构的特性，即其同一层内 Ｂ Ｏ 键很强，而

层与层之间却由分子引力相连，这是一种弱键，所以Ｂ２Ｏ３ 玻璃的一些性能比ＳｉＯ２ 玻璃要差。
例如Ｂ２Ｏ３ 玻璃软化温度低（约４５０℃），化学稳定性差（易在空气中潮解）、热膨胀系数高，因而
纯Ｂ２Ｏ３ 玻璃实用价值小。它只有与Ｒ２Ｏ、ＲＯ等氧化物组合才能制成稳定的有实用价值的硼
酸盐玻璃。

瓦伦研究了 Ｎａ２ＯＢ２Ｏ３ 玻璃的径向分布曲线，发现当 Ｎａ２Ｏ 含量由１０．３ｍｏｌ％增至

３０．８ｍｏ１％时， Ｂ Ｏ 间距由０．１３７ｎｍ增至０．１４８ｎｍ。Ｂ原子配位数随Ｎａ２Ｏ含量增加而由

３配位数转变为４配位数。瓦伦这个观点又得到红外光谱和核磁共振数据的证实。实验证明
当数量不多的碱金属氧化物同Ｂ２Ｏ３一起熔融时，碱金属所提供的氧不像熔融ＳｉＯ２ 玻璃中作
为非桥氧出现在结构中，而是使硼氧三角体转变为由桥氧组成的硼氧四面体，致使Ｂ２Ｏ３玻璃
从原来两度空间的层状结构部分转变为三度空间的架状结构，从而加强了网络结构，并使玻璃
的各种物理性能变好。这与相同条件下的硅酸盐玻璃相比，其性能随碱金属或碱土金属加入
量的变化规律相反，所以称之为硼反常现象。

·００２· ４　非晶态结构与性质



图４．３６　Ｎａ２ＯＢ２Ｏ３二元玻璃中平均桥氧数Ｙ、

热膨胀系数α随Ｎａ２Ｏ含量的变化

图４．３６所示为Ｎａ２ＯＢ２Ｏ３的二元玻璃中平均
桥氧数Ｙ、热膨胀系数α随 Ｎａ２Ｏ含量的变化。由
图可见，随Ｎａ２Ｏ含量的增加，Ｎａ２Ｏ引入的“游离”
氧使一部分硼变成［ＢＯ４］，Ｙ 逐渐增大，热膨胀系数

α逐渐下降。当Ｎａ２Ｏ含量达到１５～１６ｍｏｌ％时，Ｙ
又开始减少，热膨胀系数α重新上升，这说明Ｎａ２Ｏ
含量为１５～１６ｍｏｌ％时结构发生变化。这是由于硼
氧四面体［ＢＯ４］带有负电，四面体间不能直接相连，
必须通过不带电的三角体［ＢＯ３］连接，方能使结构

稳定。当全部Ｂ的１／５成为四面体配位，４５
的Ｂ保

留于三角体配位时就达饱和，这时膨胀系数α最小，Ｙ＝１５×４＋
４
５×３＝３．２

为最大。再加

Ｎａ２Ｏ时，不能增加［ＢＯ４］数，反而将破坏桥氧，打开网络，形成非桥氧，从而使结构网络连接减
弱，导致性能变坏，因此膨胀系数重新增加。其他性质的转折变化也与它类似。实验数据证
明，由于硼氧四面体之间本身带有负电荷不能直接相连，而通常是由硼氧三角体或另一种同时
存在的电中性多面体（如硼硅酸盐玻璃中的［ＳｉＯ４］）来相隔，因此，四配位硼原子的数目不能超
过由玻璃组成所决定的某一限度。

硼反常现象也可以出现在硼硅酸盐玻璃中连续增加氧化硼加入量时，往往在性质变化曲
线上出现极大值和极小值。这是由于硼加入量超过一定限度时，硼氧四面体与硼氧三角体相
对含量变化而导致结构和性质发生逆转现象（如图４．１４所示）。

硼硅酸盐玻璃的形成中常发生分相现象，这往往是由于硼氧三角体的相对数量很大，并进
一步富集成一定区域而造成的。一般是分成互不相溶的富硅氧相和富碱硼酸盐相。Ｂ２Ｏ３ 含
量愈高，分相倾向愈大。通过一定的热处理可使分相加剧。典型的例子是硼硅酸盐玻璃
（７５ＳｉＯ２·２０Ｂ２Ｏ３·Ｎａ２Ｏ，ｗｔ％），在５００～６００℃热处理后，明显地分成两相。一相富含ＳｉＯ２，
另一相富含 Ｎａ２Ｏ和Ｂ２Ｏ３。如将它在适当温度下用酸浸取，结果留下蜂巢般的富含ＳｉＯ２
（９６％）的骨架，其内分布着无数４～１５ｎｍ的相互贯穿孔道，形成网络。再加热到９００～１０００℃
进行烧结，即得类似熔融ＳｉＯ２的透明玻璃，即高硅氧玻璃。

本章小结

熔体是介于固体与液体之间的一种状态，在结构上更接近于固体。掌握熔体的结构和性
质的相互关系及制约规律，对了解无机非金属材料、粉末冶金制品、聚合物材料的结构及性质、
材料制备与加工方法及工艺参数的选择具有重要意义。熔体的粘度及表面张力是对上述材料
的工艺过程非常敏感的两个性质，常称为工艺性质。粘度、表面张力与组成及温度的关系是需
要重点掌握的内容。

玻璃的形成条件包括热力学条件、动力学条件及结晶化学条件，热力学条件是形成玻璃可
能性大小的一种判据，并非玻璃的形成的必要条件。动力学条件给出形成玻璃所需要的工艺
条件———冷却速率的大小。只要提高冷却速率，在常规冷却条件下不能形成玻璃的物质，在极
高的冷却速率下也有可能形成玻璃。结晶化学条件则是从内在结构因素方面阐述形成玻璃所
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需具备的基本条件，对玻璃组分的选择与设计具有指导意义。
描述玻璃结构的理论有无规则网络学说及晶子学说等，这两个理论分别从不同侧面描述

了玻璃的微观结构。由于玻璃的长程无序结构是相对于晶体内的长程有序结构的一种偏离，
而且这种偏离与玻璃形成过程中经历的动力学条件密切相关，因而玻璃结构具有复杂性，目前
还没有一个全面的、普遍适用的描述玻璃微观结构的理论。

思考题与习题

４．１　名词解释：

（１）熔体、玻璃体。

（２）分化、缩聚。

（３）网络形成体、网络中间体、网络改变体。

（４）桥氧、非桥氧。

（５）硼反常现象。

（６）单键强度。

（７）晶子学说和无规则网络学说。

４．２　试简述硅酸盐熔体聚合物结构形成的过程和结构特点。

４．３　试用实验方法鉴别晶体ＳｉＯ２、ＳｉＯ２ 玻璃、硅胶和ＳｉＯ２ 熔体。它们的结构有什么不同？

４．４　试述石英晶体、石英熔体、Ｎａ２Ｏ·２ＳｉＯ２ 熔体结构和性质上的区别。

４．５　影响熔体粘度的因素有哪些？试分析一价碱金属氧化物降低硅酸盐熔体粘度的原因。

４．６　熔体粘度在７２７℃时是１０７Ｐａ·ｓ，在１１５６℃时是１０３Ｐａ·ｓ，在什么温度下它是１０６Ｐａ·ｓ？（用ｌｇη＝

Ａ＋ＢＴ
解之）

４．７　ＳｉＯ２ 熔体的粘度在１０００℃时为１０１４Ｐａ·ｓ，在１４００℃时为１０７Ｐａ·ｓ。ＳｉＯ２ 玻璃粘滞流动的活化能

是多少？上述数据为恒压下取得，若在恒容下获得，你认为活化能会改变吗？为什么？

４．８　一种熔体在１３００℃时的粘度是３１０Ｐａ·ｓ，在８００℃时是１０７Ｐａ·ｓ，在１０５０℃时其粘度为多少？在

此温度下急冷能否形成玻璃？

４．９　试用Ｉｇη＝Ａ＋Ｂ／（Ｔ－Ｔ０）方程式，绘出下列两种熔体在１３５０～５００℃间的粘性曲线（ｌｇη～１／Ｔ）。

两种熔体常数如下：

序　　号 Ａ Ｂ Ｔ０

１ １．６３１ ４２２９ ２１９

２ １．７６９ ４６９０ ２１６

４．１０　派来克斯（Ｐｙｒｅｘ）玻璃的粘度在１４００℃时是１０９Ｐａ·ｓ，在８４０℃时是１０１３Ｐａ·ｓ。请回答：

（１）粘性流动活化能是多少？

（２）为了易于成型，玻璃达到１０５Ｐａ·ｓ的粘度时约要多高的温度？

４．１１　一种玻璃的工作范围是８７０℃（η＝１０
６Ｐａ·ｓ）至１３００℃（η＝１０

２．５Ｐａ·ｓ），估计它的退火点（η＝

１０１２Ｐａ·ｓ）？

４．１２　一种用于密封照明灯的硼硅酸盐玻璃，它的退火点是５４４℃，软化点是７８０℃。求：

（１）这种玻璃粘性流动的活化能；

（２）它的工作范围；

（３）它的熔融范围。

４．１３　从以下两种釉式中，你能否判断两者的熔融温度、粘度、表面张力上的差别？说明理由。

·２０２· ４　非晶态结构与性质



（１）

０．２Ｋ２Ｏ

０．２Ｎａ２Ｏ

０．３ＣａＯ烍

烌

烎０．２ＰｂＯ

０．３Ａｌ２Ｏ３
２．１ＳｉＯ２

０．５Ｂ２Ｏ３

（２）
０．２Ｋ２Ｏ

０．２ＭｇＯ烍
烌

烎０．６ＣａＯ

１．１Ａｌ２Ｏ３·１０．０ＳｉＯ２

４．１４　影响玻璃形成过程中的动力学因素是什么？结晶化学因素是什么？试简要叙述之。

４．１５　试计算下列玻璃的结构参数及非桥氧分数。

（１）Ｎａ２Ｏ·ＳｉＯ２
（２）Ｎａ２Ｏ·ＣａＯ·Ａｌ２Ｏ３·ＳｉＯ２

（３）Ｎａ２Ｏ·１３Ａｌ２Ｏ３
·ＳｉＯ２

（４）１８Ｎａ２Ｏ·１０ＣａＯ·７２ＳｉＯ２（ｗｔ％）

４．１６　有两种玻璃其组成（ｍｏｌ％）如下表：

序　　号 Ｎａ２Ｏ ＣａＯ Ａｌ２Ｏ３ ＳｉＯ２ Ｂ２Ｏ３

１ ２０ １０ １０ ６０ ０
２ １０ ０ ２０ ６０ １０

试计算玻璃的结构参数，并比较两种玻璃的粘度在高温下何者大？

４．１７　有两种不同配比的玻璃其组成（ｗｔ％）如下：

序　　号 Ｎａ２Ｏ Ａｌ２Ｏ３ ＳｉＯ２

１ ８ １２ ８０
２ １２ ８ ８０

试用玻璃结构参数说明两种玻璃高温下粘度的大小？

４．１８　有一种玻璃组成（ｗｔ％）为Ｎａ２Ｏ１４％、ＣａＯ１３％、ＳｉＯ２７３％，其密度为２．５ｇ／ｃｍ３：

（１）计算该玻璃的原子堆积系数（ＡＦＰ）及结构参数值？

（２）若用纯碱、石灰石和石英砂作原料，用１０００ｋｇ石英砂熔制该玻璃，问其他两种原料各需多少千克？

４．１９　试简述哪些物质可以形成非晶态固体ＮＣＳ？形成ＮＣＳ的手段有哪些？可以用什么实验方法研究

ＮＣＳ结构？

４．２０　试简述淬火玻璃与退火玻璃在结构与性能上有何差异？

４．２１　以下三种物质，哪个最容易形成玻璃？哪个最不容易形成玻璃，为什么？

Ｎａ２Ｏ·２ＳｉＯ２　　Ｎａ２Ｏ·ＳｉＯ２　　ＮａＣｌ

４．２２　查阅下列系统的粘度和Ｔｇ／ＴＭ 等有关数据，试判断下列系统形成玻璃可能性的顺序。

（１）ＧｅＯ２·ＳｉＯ２，以１００℃／ｓ冷却；

（２）ＧｅＯ２·ＳｉＯ２ 气相沉积在０℃ＳｉＯ２ 基板上；

（３）金属气相沉积在０℃铜基板上；

（４）Ａｌ２Ｏ３ 气相沉积在０℃Ａｌ２Ｏ３ 基板上；

（５）液态硫以１℃／ｓ冷却；

（６）液态金以１０６℃／ｓ冷却；

（７）气态ＮａＣｌ在０℃Ａｌ２Ｏ３ 基板上冷却；

（８）液态ＺｎＣｌ２ 以１００℃／ｓ冷却。
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４．２３　若将１０ｍｏｌ％Ｎａ２Ｏ加入到ＳｉＯ２ 中去，计算Ｏ／Ｓｉ比例是多少？这样一种配比有形成玻璃趋向吗？

为什么？

４．２４　在１００ｇＳｉＯ２ 中要加入多少ＣａＯ，才能使Ｏ／Ｓｉ比值达２．５？

４．２５　若将５０ｍｏｌ％Ｎａ２Ｏ加入到ＳｉＯ２ 中，计算Ｏ／Ｓｉ比例是多少？这种配比能形成玻璃吗？为什么？

４．２６　在ＳｉＯ２ 中加入２０％Ｂ２Ｏ３，试计算熔体的Ｏ／Ｓｉ比例是多少？

４．２７　在ＳｉＯ２ 中应加入多少Ｎａ２Ｏ，使玻璃的Ｏ／Ｓｉ＝２．５，此时析晶能力是增强还是削弱？

４．２８　个别网络改变体（如Ｎａ２Ｏ）加到石英玻璃中，使氧硅比增加。实验观察到当Ｏ／Ｓｉ＝２．５～３时，即

达到形成玻璃的极限，根据结构解释为什么在２＜Ｏ／Ｓｉ＜２．５的碱和硅石混合物可以形成玻璃，而Ｏ／Ｓｉ＝３的

碱和硅灰石混合物结晶而不形成玻璃？

４．２９　试分析：

（１）假如要求在８００℃时得到一种具有最高的ＳｉＯ２ 摩尔百分数的熔体，而且只能在ＳｉＯ２ 中加入一种别

的氧化物，那么应选择什么氧化物作外加剂？加入量多少为宜？说明理由。

（２）为什么石英的熔融温度比方石英的熔融温度低？

·４０２· ４　非晶态结构与性质
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表面结构与性质

本章提要

材料制备及使用过程发生的种种物理化学变化，都是由材料表面向材料内部逐渐进
行的，这些过程的进行都依赖于材料的表面结构与性质。人们平时遇到和使用的各种材
料其体积大小都是有限的，即材料总有表面暴露在与其相接触的介质内。相互接触的界
面上或快或慢地会发生一系列物理化学作用。产生表面现象的根本原因在于材料表面质
点排列不同于材料内部，材料表面处于高能量状态。基于此，本章主要介绍固体的表面及
结构、固体的界面及结构、界面行为———润湿与粘附、测定固体表面成分和结构的方法等。
内容包括晶体表面结构、粉体表面结构、玻璃表面结构及实际固体表面结构；润湿表征及
影响润湿的因素、粘附及其物理化学条件；以及近３０年来从原子、分子水平上研究固体表
面组成、结构和性能的各种表面分析及测试方法等知识。为了解和运用表面科学知识解
决相关工程问题奠定基本的必要的科学基础。

５．１　固体的表面及其结构

固体和液体一样都有表面，因而亦具有表面能。但在通常状况下因固体的非流动性使固
体表面比液体表面要复杂得多。首先，固体表面通常是各向异性的，固体的实际外形与其周围
的环境及所经历的历史有关。除了少数理想状况以外，固体表面常常处于热力学非平衡状态。
在一般条件下，它趋向于热力学平衡态的速度是极其缓慢的。正是由于这种动力学上的原因，
固体才能被加工成各种形状，而且在我们可以设想的时间间隔内，一般不容易观察到自发发生
的明显变化。其次，固体表面相与其体相内部的组成和结构有所不同，同时还存在各种类型的
缺陷以及弹性形变等，这些都将对固体表面的性质产生很大的影响。这些界面行为对于固体
材料的物理化学性质和工艺过程都有重要的意义。

固体间的接触界面一般可分为表面、界面和相界面。
（１）表面
表面是指固体与真空的界面。表面问题在材料制备和使用过程中显得十分重要，例如固

体物料之间的化学反应、溶质的浸润以及吸附等现象都在表面进行。
（２）界面
相邻两个结晶空间的交界面称为“界面”。在界面上有第二晶相析出。界面上的任一点都

表示某一温度下液相与第二晶相平衡共存。界面有共熔性和反应性两种。若将界面看作平
面，则界面有５个自由度，即边界平面的自由度为２，结晶轴为３。但实际上界面往往不是平面
而是曲面。

（３）相界面



相邻相之间的交界面称为相界面。相界面有三类，如固相与固相的相界面（ｓ／Ｓ）；固相与
气相之间的相界面（ｓ／Ｖ）；固相与液相之间的相界面（ｓ／Ｌ）。

５．１．１　固体的表面

在以往很长一段时间里，人们将固体表面和体内看成是完全一样的，且认为只要知道了固
体整体的性质就知道了表面的性质。但是，许多实验事实都证明这种看法是错误的。因为固
体表面的结构和性质在很多方面都与体内完全不同。例如，晶体内部的三线平移对称性在晶
体表面消失了。所以，一般将固体表面称为晶体三维周期结构和真空之间的过渡区域。这种
表面实际上是理想表面，此外还有清洁表面、吸附表面等。

图５．１　理想表面结构示意图

５．１．１．１　理想表面
如果所讨论的固体是没有杂质的单晶，则作为零级近似可将

清洁表面（见下述讨论）定义为一个理想表面。这是一种理论上
的结构完整的二维点阵平面。它忽略了晶体内部周期性势场在
晶体表面中断的影响，忽略了表面原子的热运动、热扩散和热缺
陷等，忽略了外界对表面的物理化学作用等。这种理想表面作

为半无限的体内的原子的位置及其结构的周期性，与原来无限的晶体完全一样。当然，这种理
想表面实际上是不存在的。图５．１是理想表面的示意图。

５．１．１．２　清洁表面
清洁表面是指不存在任何吸附、催化反应、杂质扩散等物理化学效应的表面。这种清洁

表面的化学组成与体内相同，但周期结构可以不同于体内。根据表面原子的排列，清洁表面又
可分为台阶表面、弛豫表面、重构表面等。

图５．２　Ｐｔ（５５７）有序原子台阶表面示意图

（１）台阶表面
台阶表面不是一个平面，它是由有规则的或不规

则的台阶的表面所组成，如图５．２所示。台阶的平面
是一种晶面，台阶的立面是另一种晶面，二者之间由第
三种晶体取向的原子所组成。实际的台阶表面相当复
杂，在台阶表面台面最上层之间距离可以发生膨胀或
压缩，有时还是非均匀的等弛豫现象。例如，图５．２所

示的是台阶表面的各种不同的压缩情况。近年来，应用场离子显微镜和低能电子衍射研究晶
体表面的结果证实很多晶体的邻位面是台阶化的。

（２）弛豫表面
由于固体体相的三维周期性在固体表面处突然中断，表面上原子的配位情况发生变化，相

应地表面原子附近的电荷分布将有所改变，表面原子所处的力场与体相内原子也不相同。为
使体系能量尽可能降低，表面上的原子常常会产生相对于正常位置的上、下位移，结果表面相
中原子层的间距偏离体相内原子层的间距，产生压缩或膨胀。表面上原子的这种位移称为表
面弛豫。也可以说，弛豫是指表面层之间以及表面和体内原子层之间的垂直间距ｄｓ和体内原
子层间距ｄ０ 相比有所膨胀和压缩的现象，如图５．３所示。对于多元素的合金，在同一层上几
种元素的膨胀或压缩情况也可能不相同。表面弛豫往往不限于表面上第１层原子，它可能涉
及几个原子层，而每一层间的相对膨胀或压缩可能是不同的，而且离体内越远，变化越显著；愈

·６０２· ５　表面结构与性质



图５．３　弛豫表面示意图 图５．４　ＬｉＦ（００１）弛豫表面示意图

深入体相，弛豫效应愈弱。例如 Ａｌ的（１１０）面压缩约４％～５％，而其（１１１）面膨胀约２．５％。
在离子晶体中还往往出现正、负离子弛豫不一致的现象。例如 ＬｉＦ（００１）面上的Ｌｉ＋离子亚层
和Ｆ－离子亚层分别从原来的平衡位置向下移动０．０３５ｎｍ和０．０１ｎｍ，结果在（００１）表面上两
种离子不再处于同一平面内，而是相距０．０２５ｎｍ，如图５．４所示。同样情况在第２、第３层也
可能发生，但随着距表面距离的增加，弛豫现象迅速消失，因此一般只考虑第一层的弛豫效应。

（３）重构表面

图５．５　重构表面示意图

重构是指表面原子层在水平方向上的周期性不同于

体内，但垂直方向的层间距离与体内相同。图５．５所示
的是六方密堆晶体的重构表面示意图。假设其表面只包
括一个单原子层，在此层中表征原子排列的晶格基矢为

ａ、ｂ，其中至少有一个是不同于体内的晶格基矢ａ、ｂ，例如
图中是假设了ａｓ＞ａ。同一种材料的不同晶面以及相同
晶面经不同加热处理后也可能出现不同的重构结构。例
如Ｓｉ（１１１）面劈裂后表面原子的ａ面间距扩大了２倍，出现（２×１）结构，它是亚稳态的。在

３７０～４００℃中加热后，ａ和ｂ都比体内扩大了７倍，出现（７×７）结构。

５．１．１．３　吸附表面
吸附表面有时也称界面。它是在清洁表面上有来自体内扩散到表面的杂质和来自表面周

围空间吸附在表面上的质点所构成的表面。根据原子在基底上的吸附位置，一般可分为四种
吸附情况，即顶吸附、桥吸附、填充吸附和中心吸附等。

５．１．１．４　固体的表面自由能和表面张力
固体的表面自由能是描述和决定固体表面性质的一个重要物理量。但到目前为止，还没

有一种能直接测量固体表面自由能或表面张力的可靠的实验方法。这给固体表面热力学的研
究造成了很大困难，也是热力学在研究固体表面问题上还未能发挥更大作用的主要原因之一。

固体的表面自由能和表面张力的定义与液体的表面自由能和表面张力类似。对于固体表
面，一般来说采用类似液体表面自由能和表面张力的讨论仍然适用，但又有重要的差别。在液
体中，由于液体原子（分子）间的相互作用力相对较弱，它们之间的相对运动较容易。因此，液
体中产生新的表面的过程实质上是内部原子（分子）克服引力转移到表面上成为表面原子（分
子）的过程。新形成的液体表面很快就达到一种动态平衡状态。液体的表面自由能与表面张
力在数值上是一致的。但是，对固体来说，其中原子（分子、离子）间的相互作用力相对较强。
就大部分固体而言，组成它的原子（分子、离子）在空间按一定的周期性排列，形成具有一定对
称性的晶格。即使对于许多无定形的固体，也是如此，只是这种周期性的晶格延伸的范围小得

·７０２·５．１　固体的表面及其结构



多（微晶）。在通常条件下，固体中原子、分子彼此间的相对运动比液体中的原子、分子要困难
得多。因此：

（１）固体在表面原子总数保持不变的条件下，由于弹性形变而使表面积增加，也就是说，
固体的表面自由能中包含了弹性能。表面张力在数值上已不再等于表面自由能。

（２）由于固体表面上的原子组成和排列的各向异性，固体的表面张力也是各向异性的。
不同晶面的表面自由能也不相同。若表面不均匀，表面自由能甚至随表面上不同区域而改变。
在固体表面的凸起处和凹陷处的表面自由能是不同的。处于凸起部位的分子的作用范围主要
包括的是气相，相反处于凹陷处底部的分子的作用范围大部分在固相，显然在固体表面的凸起
处的表面自由能与表面张力比凹陷处要大。

（３）实际固体的表面绝大多数处于非平衡状态，决定固体表面形态的主要不是它的表面
张力大小，而是形成固体表面时的条件以及它所经历的历史。

（４）固体的表面自由能和表面张力的测定非常困难，可以说目前还没有找到一种能够从
实验上直接测量的可靠方法。

尽管存在上述困难，由于表面自由能和表面张力的概念对于涉及固体的许多过程，如晶体
生长、润湿、吸附等是很重要的，因此对其进行讨论是有意义的。下面就简化了的一些情况进
行讨论。

假定有一各向异性的固体，其表面张力可以分解成两个互相垂直的分量，分别用γ１ 和γ２
表示，若在这两个方向上面积的增加分别为ｄＡ１和ｄＡ２。

在恒温、恒体积下，表面自由能的总增量由反抗表面张力γ１和γ２所做的可逆功给出：

ｄ（ＡＦＳ）Ｔ，Ｖ，ｎ ＝γ１ｄＡ１＋γ２ｄＡ２ （５．１）
式中　ＦＳ———单位面积的自由能；

　Ａ———固体的表面积。
因此

γ１＝ｄ
（Ａ１ＦＳ）Ｔ，Ｖ，ｎ
ｄＡ１ ＝ＦＳ＋Ａ１ Ｆ

Ｓ

Ａ（ ）１ Ｔ，Ｖ，ｎ
（５．２）

γ２＝ｄ
（Ａ２ＦＳ）Ｔ，Ｖ，ｎ
ｄＡ２ ＝ＦＳ＋Ａ２ Ｆ

Ｓ

Ａ（ ）２ Ｔ，Ｖ，ｎ
（５．３）

　　单位面积的表面Ｇｉｂｂｓ自由能ＧＳ 为：

ＧＳ ＝ＵＳ－ＴＳＳ＋ＰＶＳ （５．４）
式中　ＵＳ———单位表面积的内能；

　ＳＳ———单位表面积的熵；

　ＶＳ———单位表面积的表面相体积。
因为实际的表面层厚度很小，通常只有几个原子层厚，因此，ＶＳ 很小，可以忽略不计。

ＧＳ ≈ＵＳ－ＴＳＳ ＝ＦＳ （５．５）
所以，一般可认为表面上单位面积的 Ｇｉｂｂｓ自由能近似等于单位面积的自由能。因此，式
（５．２）和式（５．３）也可写为：

γ１＝ＧＳ＋Ａ１ Ｇ
Ｓ

Ａ（ ）１ （５．６）

γ２＝ＧＳ＋Ａ２ Ｇ
Ｓ

Ａ（ ）２ （５．７）

·８０２· ５　表面结构与性质



　　将式（５．６）和式（５．７）合并，

γ１ｄＡ１＋γ２ｄＡ２＝ｄ（ＡＧＳ）＝ＧＳｄＡ＋ＡｄＧＳ （５．８）
其中

ｄＡ＝ｄＡ１＋ｄＡ２ （５．９）
式（５．８）即是Ｓｈｕｔｔｌｅｗｏｒｔｈ导出的各向异性固体的两个不同方向的表面张力γ１ 和γ２ 与表面
自由能ＧＳ 的关系。对于各向同性的固体，

γ１＝γ２＝γ （５．１０）
式（５．８）变为

γ＝ＧＳ＋Ａ Ｇ
Ｓ

（ ）Ａ （５．１１）

　　若固体表面已达到某种稳定的热力学平衡状态，

ｄＧＳ

ｄＡ ＝０ （５．１２）

则

γ＝ＧＳ （５．１３）

　　但是对于大多数真实的固体，它们并非处于热力学平衡状态，所以ｄＧ
Ｓ

ｄＡ≠０
。ＧＳ 和γ不等

于它们的平衡值，而且γ和ＧＳ 彼此也不相等。Ｓｈｕｔｔｌｅｗｏｒｔｈ指出，在研究固体表面时，对于与
机械性质有关的场合，应当用γ，而与热力学平衡性质有关的场合应当用ＧＳ。

５．１．１．５　表面偏析
表面的许多现象如催化、腐蚀、摩擦等，都与表面的组成和结构有关。不论表面进行多么

严格的清洁处理，总有一些杂质由体内偏析到表面上来，从而使固体表面组成与体内不同。
对于二组分合金体系，令组分２为较少量，在恒温条件下组分２的过量Г２（即表面偏析）

为：

Γ２＝－ １ＲＴ
γ
ｌｎｘｂ（ ）

２ Ｔ，ｎ１

（５．１４）

式中　Ｒ———普适气体常数；

　Ｔ———绝对温度；

　ｘｂ２———组分２在体相中的摩尔分数。

假定在恒量Г２ 和恒定表面积下，ｘｂ２有一微小改变ｄｘｂ２，温度Ｔ也有一微小改变ｄＴ，则有：

ｄｌｎｘｂ２
ｄ（ ）Ｔ Γ２

＝－ΔＨＲＴ２ （５．１５）

式中　ΔＨ———组分２的偏析热。
在式（５．１５）中，若ΔＨ＝０，则Г２＝０，即没有偏析。根据Г２的定义，有

Γ２＝ｘＳ２－
ｘＳ１ｘｂ２
ｘｂ１

＝０ （５．１６）

即

ｘｂ２＝
ｘＳ２
ｘＳ１
·ｘｂ１ （５．１７）

积分式（５．１５），并整理得

·９０２·５．１　固体的表面及其结构



ｘＳ２
ｘＳ１
＝
ｘｂ２
ｘｂ１
ｅｘｐ －ΔＨ（ ）ＲＴ

（５．１８）

　　若将偏析热ΔＨ 与表面张力γ联系起来，可得：

ｘＳ２
ｘＳ１
＝
ｘｂ２
ｘｂ１
ｅｘｐ －

（γ１－γ２）σ（ ）ＲＴ
（５．１９）

式中　ｘＳ１、ｘＳ２———分别为组分１和２在表面的摩尔分数；

　γ１、γ２———分别为纯组分１和２的表面张力；

　σ———１ｍｏｌ组分所覆盖的表面积（这里令σ１＝σ２＝σ）。

根据公式（５．１８），当保持表面过量不变（ｘＳ 为常数），以ｌｎｘｂ２ 对１／Ｔ作图得到一直线，由
直线的斜率可求出ΔＨＳ。若所得斜率的直线为正，则偏析作用为放热。

在式（５．１９）中，若γ１＜γ２，则ｘＳ２＞ｘＳ１，表示表面张力较小的组分将在表面上偏析（富集）。
若γ１＝γ２，则不存在表面上的偏析作用。以上讨论都是针对理想溶液而言，并没有考虑合金
体系不同以及金属原子颗粒大小不同所造成的影响。

５．１．１．６　表面力场
晶体中每个质点周围都存在着一个力场。由于晶体内部质点排列是有序和周期重复的，

故每个质点力场是对称的。但在固体表面，质点排列的周期重复性中断，使处于表面边界上的
质点力场对称性破坏，表现出剩余的键力，这就是固体表面力。这种剩余的键力是导致固体表
面吸引气体分子、液体分子（如润湿或从溶液中吸附）或固体质点（如粘附）的原因。由于被吸
附表面也有力场，因此确切地说，固体表面上的吸引作用，是固体的表面力场和被吸引质点的
力场相互作用所产生的，这种相互作用力称为固体表面力。依性质不同，表面力可分为化学力
和分子引力两部分。

（１）化学力
它本质上是静电力。主要来自表面质点的不饱和价键，并可以用表面能的数值来估计。

当固体吸附剂利用表面质点的不饱和价键将吸附物吸附到表面之后，各吸附物与吸附剂分子
间发生电子转移时，就产生了化学力。实质上，就是形成了表面化合物。吸附剂可能把它的电
子完全给予吸附物，使吸附物变成负离子（如吸附于大多数金属表面上的氧气）；也可能反过
来，吸附物把其电子完全给予吸附剂，而变成吸附在固体表面上的正离子（如吸附在钨上的钠
蒸气）。在大多数情况下吸附是介于上述两个极端情况之间，即在固体吸附剂和吸附物之间共
有电子，并且经常是不对称的。对于离子晶体，表面主要取决于晶格能和极化作用。

（２）分子引力
也称范德华（ＶａｎＤｅｒＷａａｌｓ）力，一般是指固体表面与被吸附质点（例如气体分子）之间相

互作用力。它是固体表面产生物理吸附和气体凝聚的主要原因，并与液体的内压、表面张力、
蒸气压、蒸发热等性质密切相关。分子间引力主要来源于三种不同效应。

① 定向作用
主要发生在极性分子（离子）之间。每个极性分子（离子）都有一个固有电偶极矩（μ）。相

邻两个电偶极矩因极性不同而相互作用的力称定向作用力。这种力本质上也是静电力，可以
从经典静电学求得两极性分子间的定向作用的平均位能Ｅ０。

Ｅ０＝－ ２μ
４

３ｒ６ｋＴ
（５．２０）
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即在一定温度下，定向作用力与分子电偶极矩（μ）的４次方成正比，与分子间距离（ｒ）的７次方
成反比，而温度增高将使定向作用力减小。式中ｋ为玻耳兹曼常数。

② 诱导作用
主要发生在极性分子与非极性分子之间。诱导是指在极性分子作用下非极性分子被极化

诱导出一个瞬时的电偶极矩，随后与原来的极性分子产生定向作用。显然，诱导作用将随极性
分子的电偶极矩（μ）和非极性分子的极化率（α）的增大而加剧，随分子间距离（ｒ）增大而减弱。
用经典静电学方法可求得诱导作用引起的位能Ｅｉ。

Ｅｉ＝－２μ
２α
ｒ６

（５．２１）

　　③ 分散作用
主要发生在非极性分子之间。非极性分子（离子）是指其核外电子云呈球形对称而不显示

固有电偶极矩的分子，也就是指电子在核外周围出现几率相等，因而在某一时间内电偶极矩平
均值为零的分子。但是就电子在绕核运动的某一瞬间，在空间各个位置上，电子分布并非严格
相同的，这样就将呈现出瞬间的极化电矩。许多瞬间电偶极矩之间以及它对相邻分子的诱导
作用都会引起相互作用效应，这称为分散作用或色散力。应用量子力学的微扰理论可以近似
地求出分散作用引起的位能ＥＤ。

ＥＤ ＝－３α
２

ｒ６ｈν
（５．２２）

式中　ν———分子内的振动频率；

　ｈ———普朗克常数。
应该指出，对不同物质，上述三种作用并非是均等的。例如对于非极性分子，定向作用和

诱导作用很小，可以忽略，主要是分散作用。此外，从式（５．２０）、式（５．２１）、式（５．２２）可见，三种
作用力均与分子间距离的７次方成反比，说明分子间引力的作用范围极小，一般为０．３～

０．５ｎｍ以内。由于当两分子过分靠近而引起的电子层间斥力约等于Ｒｒ１２
。可见与上述分子引力

相比，这种斥力随距离的递减速率要大１０６倍，故范德华力通常只表现出引力作用。

５．１．２　固体的表面结构

通常所说的固体表面是指整个大块晶体的三维周期性结构与真空之间的过渡层，它包括
所有与体相内三维周期性结构相偏离的表面原子层，一般是一到几个原子层，厚度为０．５～
２．０ｎｍ，可以把它看成是一特殊的相———表面相。所谓表面结构就是指表面相中的原子组成
与排列方式。由于表面原子相互作用以及表面原子与外来杂质原子的相互作用，若使体系的
能量处于最小，表面相中的原子组成和排列与体相中将会有所不同，这种差别通常包括：（１）
表面弛豫；（２）表面重构；（３）表面台阶结构等。

迄今为止，有１００多种表面结构已被确定，这里包括同一晶体的不同晶面和同一晶面上吸
附不同物质都算作不同的表面结构。

５．１．２．１　晶体表面结构
由于固体表面质点的境遇不同于内部，在表面力作用下使表面层结构也不同于内部。固

体表面结构可从微观质点的排列状态和表面几何状态两方面来描述，前者属于原子尺寸范围
的超细结构，后者属于一般的显微结构。
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表面力的存在使固体表面处于较高能量状态。但系统总会通过各种途径来降低这部分过
剩的能量，这就导致表面质点的极化、变形、重排并引起原来晶格的畸变。液体总是力图形成
球形表面来降低系统的表面能，而晶体由于质点不能自由流动，只能借助离子极化或位移来实
现。这就造成了表面层与内部的结构差异。对于不同结构的物质，其表面力的大小和影响不
同，因而表面结构状态也会不同。

威尔（Ｗｅｙｌ）等人基于结晶化学原理，研究了晶体表面结构，认为晶体质点间的相互作用，
键强是影响表面结构的重要因素。

对于离子晶体，表面力的作用影响如图５．６所示。处于表面层的负离子（Ｘ－）只受到上下
和内侧正离子（Ｍ＋）的作用，而外侧是不饱和的。电子云将被拉向内侧的正离子一方而变形，
使该负离子诱导成偶极子见图５．６（ｂ）。这样就降低了晶体表面的负电场。接着，表面层离子
开始重排以使之在能量上趋于稳定。为此，表面的负离子被推向外侧，正离子被拉向内侧从而
形成了表面双电层如图５．６（ｃ）。与此同时，表面层中的离子间键性逐渐过渡为共价键性。结
果，固体表面好像被一层负离子所屏蔽并导致表面层在组成上成为非化学计量的。图５．７是
维尔威（Ｖｅｒｗｅｙ）以氯化钠晶体为例所作的计算结果。由图５．７可以看到，在ＮａＣｌ晶体表面，
最外层和次层质点面网之间Ｎａ＋离子的距离为０．２６６ｎｍ，而Ｃｌ－离子的距离为０．２８６ｎｍ，因而
形成一个厚度为０．０２０ｎｍ的表面双电层。

图５．６　离子晶体表面的电子云变形和离子重排　　

　　

图５．７　ＮａＣｌ表面层中Ｎａ＋向里、

Ｃｌ－向外移动并形成双电层

图５．７表明，ＮａＣｌ晶体表面最外层与次层，以及次外层和第３层之间的离子间距（即晶面
间距）是不相等的，说明由于上述极化和重排作用引起表面层的晶格畸变和晶胞参数的改变。
而随着表面层晶格畸变和离子变形又必将引起相邻的内展离子的变形和键力的变化，依此向
内层扩展。但这种影响将随着向晶体内部深入而递减。本生（Ｂｅｎｓｏｎ）等人计算了 ＮａＣｌ
（１００）面的离子极化递变情况。结果表明在靠近晶体表面约５个离子层的范围内，正负离子都
有不同程度的变形和位移。负离子（Ｃｌ－）总趋于向外位移；正离子（Ｎａ＋）则依第一层向内，第
二层向外交替地位移。与此相应的正、负离子间的作用键强也沿着从表面向内部方向交替地
增强和减弱，离子间距离交替地缩短和变长。因此与晶体内部相比，表面层离子排列的有序程
度降低了，键强数值分散了。不难理解，对于一个无限晶格的理想晶体，应该具有一个或几个
取决于晶格取向的确定键强数值。然而在接近晶体表面的若干原子层内，由于化学成分、配位
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数和有序程度的变化，则其键强数值变得分散，分布在一个甚宽的数值范围。这种影响可拟用

键强Ｂ对导数ｄＮｄＢ
（Ｎ 为键数目）作图，得出分布曲线。对于理想晶体（或大晶体），曲线是很陡

峭的，而对于表面层部分（或微细粉体），曲线则变得十分平坦。
可以预期，对于其他由半径大的负离子与半径小的正离子组成的化合物，特别是金属氧化

物如Ａｌ２Ｏ３、ＳｉＯ２ 等也会有相应效应，也就是说，在这些氧化物的表面，可能大部分由氧离子
组成，正离子则被氧离子所屏蔽。而产生这种变化的程度主要取决于离子极化性能，如：ＰｂＩ２
表面能最小（１．３×１０－５Ｊ／ｃｍ２），ＰｂＦ２次之（９×１０－５Ｊ／ｃｍ２），ＣａＦ２ 最大（２．５×１０－４Ｊ／ｃｍ２）。这
正因为Ｐｂ２＋与Ｉ－都具有大的极化性能所致。当用极化性能较小的Ｃａ２＋和Ｆ－依次置换ＰｂＩ２
中的Ｐｂ２＋和Ｉ－离子时，相应的表面能和硬度迅速增加。可以预料相应的表面双电层厚度将
减小。

从已知的氧化物表面结构来看，一般都出现重构。这是由于非化学计量的诱导和氧化态
变化这两方面因素造成的。现以ＴｉＯ２（１００）的变化为例，说明非化学计量诱导的表面重构。
当样品加热时，氧自表面丢失，表面结构形成一系列（１×３）、（１×５）和（１×７）单胞形式的变化。
若将（１×７）结构表面在氧中加热，又会恢复到（１×３）表面结构。由此可见，ＴｉＯ２（１００）表面结
构的变化与表面层丢失氧和形成有序氧空穴有关。Ｂｉｃｋｅｌ等研究过ＳｒＴｉＯ３晶面，其表面结构
是温度和制备条件的函数。对ＳｒＴｉＯ３ 时加热后，表面的Ｔｉ３＋的浓度明显地改变，结构也改
变。在９００Ｋ退火时，低能电子衍射（ＬＥＥＤ）图像的斑点稍微有点增宽和移动；在１３００Ｋ时加
热５ｍｉｎ，Ｃ（２×２）上部将可能出现杂质的偏析。在Ｏ２ 和 Ｈ２ 中经１４００Ｋ连续退火后，局部出
现的杂质偏析将消失。以后，在１３００Ｋ或更高温度下加热，在（１×１）图像中衍射斑点变得尖
细和低背景。

上述的晶体表面结构的概念，可以较方便地用以阐明许多与表面有关的性质，如烧结性、
表面活性和润湿性等等。同时可以应用ＬＥＥＤ等实验方法，直接测得晶体表面的超细结构。

５．１．２．２　粉体表面结构
粉体一般是指微细的固体粒子集合体，它具有极大的比表面积，因此表面结构状态对粉体

性质有着决定性影响。在硅酸盐材料生产中，通常把原料加工成微细颗粒以便于成型和高温
反应的进行。

粉体在制备过程中，由于反复地破碎，所以不断形成新的表面。而表面层离子的极化变形
和重排使表面晶格畸变，有序性降低。因此，随着粒子的微细化，比表面增大，表面结构的有序
程度受到愈来愈强烈的扰乱并不断向颗粒深部扩展，最后使粉体表面结构趋于无定形化。基
于Ｘ射线、热分析和其他物理化学方法对粉体表面结构所作的研究测定，曾提出两种不同的
模型。一种认为粉体表面层是无定形结构；另一种认为粉体表面层是粒度极小的微晶结构。

对于性质相当稳定的石英（ＳｉＯ２）矿物，曾进行过许多研究。例如把经过粉碎的ＳｉＯ２，用
差热分析方法测定其５７３℃时βＳｉＯ 幑幐２ αＳｉＯ２相变时发现，相应的相变吸热峰面积随ＳｉＯ２
粒度而有明显的变化。当粒度减小到５～１０μｍ时，发生相转变的石英量就显著减少。当粒度
约为１．３μｍ时，则仅有一半的石英发生上述的相转变。但是如若将上述石英粉末用 ＨＦ处
理，以溶去表面层，然后重复进行差热分析测定，则发现参与上述相变的石英量增加到１００％。
这说明石英粉体表面是无定形结构。因此随着粉体颗粒变细，表面无定形层所占的比例增加，
可能参与相转变的石英量就减少了。据此，可以按热分析的定量数据估计其表面层厚度为
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０．１１～０．１５μｍ。同样，应用无定形结构模型也可以阐明粉体的Ｘ射线谱线强度明显减弱的
现象。此外，密度测定数据也支持了关于无定形结构的观点。对在空气中粉碎的石英粉体的
密度与粒径的变化关系的研究可以看出，当粒径大于０．５ｍｍ 时，石英密度与正常值（约

２．６５ｇ／ｃｍ３）一致并保持稳定，而当粒径小于０．５ｍｍ后，密度则迅速减小。由于晶体石英和无
定形态石英的密度分别为２．６５ｇ／ｃｍ３和２．２０３ｇ／ｃｍ３，则可从实测的石英粉体密度值计算出表
面无定形层厚度δ１ 及其所占的质量百分率。无定形层含量和粉体密度均随粒径呈线性变化，
而表面无定形层厚度则在某一粒径范围内呈现极值。即当粒径为２００μｍ左右时，表面无定形
层最厚，继续增大粒径，无定形层就迅速减薄以至消失。这与粉状物料通常在达到某一比表面
值（约１ｍ２／ｇ）后，便会显示出与活性有联系的种种特征的这一事实可能是相关联的。

对粉体进行更精确的Ｘ射线和电子衍射研究发现，其Ｘ射线谱线不仅强度减弱而且宽度
明显变宽。因此认为粉体表面并非无定形态，而是覆盖了一层尺寸极小的微晶体，即表面呈微
晶化状态。由于微晶体的晶格是严重畸变的，晶格常数不同于正常值而且十分分散，这才使其

Ｘ射线谱线明显变宽。此外，对鳞石英粉体表面的易溶层进行的Ｘ射线测定表明，它并不是
无定形质；从润湿热测定中也发现其表面层存在有硅醇基团。

上述两种观点都得到一些实验结果的支持，似有矛盾。但如果把微晶体看作是晶格极度
变形了的微小晶体，那么它的有序范围显然也是很有限的。反之，无定形固体也远不像液体那
样具有流动性。因此这两个观点与玻璃结构上的网络学说与微晶学说也许可以比拟，如果是
这样，那么两者之间就可能不会是截然对立的。

５．１．２．３　玻璃表面结构
玻璃也同样存在着表面力场，其作用影响与晶体相类似，而且由于玻璃比同组成的晶体具

有更大的内能，表面力场的作用往往更为明显。
从熔体转变为玻璃体是一个连续过程，但却伴随着表面成分的不断变化，使之与内部显著

不同。这是因为玻璃中各成分对表面自由能的贡献不同。为了保持最小表面能，各成分将按
其对表面自由能的贡献能力自发地转移和扩散。其次，在玻璃成型和退火过程中，碱、氟等易
挥发组分自表面挥发损失。因此，即使是新鲜的玻璃表面，其化学成分，结构也会不同于内部。
这种差异可以从表面折射率、化学稳定性、结晶倾向以及强度等性质的观测结果得到证实。

对于含有较高极化性能的离子如Ｐｂ２＋、Ｓｎ２＋、Ｓｂ３＋、Ｃｄ２＋等的玻璃，其表面结构和性质会
明显受到这些离子在表面的排列取向状况的影响。这种作用本质上也是极化问题。例如铅玻
璃，由于铅原子最外层有４个价电子（６ｓ２、６ｐ２），当形成Ｐｂ２＋时，因最外层尚有两个电子，对接
近于它的Ｏ２－离子产生斥力，致使Ｐｂ２＋离子的作用电场不对称：即与Ｏ２－离子相斥一方的电
子云密度减少，在结构上近似于Ｐｂ４＋，而相反一方则因电子云密度增加而近似呈Ｐｂ０ 状态。
这可视作为Ｐｂ２＋离子以２Ｐｂ 幑幐帯帯２＋ Ｐｂ４＋＋Ｐｂ０方式被极化变形。在不同条件下，这些极化离
子在表面取向不同，则表面结构和性质也不相同。在常温时，表面极化离子的电矩通常是朝内
部取向以降低其表面能。因此常温下铅玻璃具有特别低的吸湿性。但随温度升高，热运动破
坏了表面极化离子的定向排列，故铅玻璃呈现正的表面张力温度系数。不同极化性能的离子
进入玻璃表面层后，对表面结构和性质的影响不同。

应该指出，以上讨论的各种表面结构状态都是指“清洁”的平坦的表面而言。因为只有清
洁平坦表面才能真实地反映表面的超细结构。这种表面可以用真空加热、镀膜、离子轰击或其
他物理和化学方法处理而得到。但是实际的固体表面通常都是被“污染”了的，这时，其表面结
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构状态和性质则与沾污的吸附层性质密切相关，这将在以后进一步讨论。

５．１．２．４　固体表面的几何结构
实验观测表明，固体实际表面通常是不平坦的。应用精密干涉仪检查发现，即使是完整解

理的云母表面也存在着从２～１００ｎｍ，甚至达到２００ｎｍ的不同高度的台阶。从原子尺度看，这
无疑是很粗糙的。因此，固体的实际表面是不规则而粗糙的，存在着无数台阶、裂缝和凹凸不
平的峰谷。这些不同的几何状态同样会对表面性质产生影响，其中最重要的是表面粗糙度和
微裂纹。

表面粗糙度会引起表面力场变化，进而影响其表面结构。从色散力的本质可见，位于凹谷
深处的质点，其色散力最大，凹谷面上和平面上次之，位于峰顶处则最小；反之，对于静电力，则
位于孤立峰顶处应最大，而凹谷深处最小。由此可见，表面粗糙度将使表面力场变得不均匀，
其活性和其他表面性质也随之发生变化。其次，粗糙度还直接影响到固体比表面积，内、外表
面积比值以及与之相关的属性，如强度、密度、润湿、孔隙率和孔隙结构、透气性和浸透性等。
此外，粗糙度还关系到两种材料间的封接和结合界面间的吻合和结合强度。

当然，所谓粗糙是相对平滑而言的。那么什么叫粗糙？什么叫平滑？目前也无法下一个
普遍定义，因为这与人们观察固体表面的尺度有关。例如，从原子尺度上，相对于理想的平表
面，晶体表面上的台阶和扭折就是粗糙的。这种在原子、分子尺度上的粗糙性比起固体表面上
的机械皱纹是小到可以忽略不计了。在此所讨论的粗糙性是指亚观水平上，所用尺度的数量
级是微米。

图５．８中的ＸＹ表示固体表面的剖面轮廓线（放大约１０３倍）。若将全部“山丘”削平填入
“谷地”，得到一个完全平滑的界面ＡＢ。ＡＢ称为样品的主平面或主表面。

图５．８　固体表面（剖面）的轮廓线示意图

ＸＹ上最高点与最低点之间的垂直距离为ｈｍａｘ。显然对一个无序的皱纹来说，ｈｍａｘ随所探
测的轮廓线的长度而增加，但这种增加通常也是适度的。因此，一般只要测量几厘米长度时就
可以得到一个合理的ｈｍａｘ值。此时最高点与主平面之间的距离与主平面与最低谷之间的距离

都近似等于１
２ｈｍａｘ

。若测定ＸＹ和ＡＢ 之间很多点的垂直距离，取其绝对值，分别为ｈ１，ｈ２，ｈ３，

…，ｈｎ。那么主平面以上的平均高度与主平面以下的平均深度应相等，用ｈ平均表示：

ｈ平均 ＝ｈ１＋ｈ２＋ｈ３＋
…＋ｈｎ

ｎ
（５．２３）

　　当ｎ足够大时，在一个较为均匀的表面上，ｈ平均与ｎ无关。当表面是各向异性时，ｈ平均与
样品剖面的方向有关。我们也可以用均方根高度ｈｒｍｓ来表示表面的粗糙性。

ｈｒｍｓ ＝ １
ｎ
（ｈ２１＋ｈ２２＋…＋ｈ２ｎ［ ］）１／２

（５．２４）

　　若沿ｌ连续测量ｈ２，那么

ｈｒｍｓ ＝ １
ｌ∫

ｌ

０
ｈ２ｄ［ ］ｌ

１
２

（５．２５）
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　　当某一样品的表面轮廓线可以近似用正弦曲线来表示时，

ｈｒｍｓ ＝１．１１ｈ平均 （５．２６）

　　显然无规则线ＸＹ比直线ＡＢ 要长。令二者长度之比为槡ｒ。若表面各向同性，则固体表
面的真实面积（Ａｒ）是其几何面积（Ａｇ）（即主平面面积）的ｒ倍。ｒ称为样品的粗糙性因子。

ｈｍａｘ、ｈｒｍｓ、ｈ平均和ｒ等从不同角度表征了固体样品表面的粗糙性，统称为粗糙度参数。显然每
个固体样品表面都有它自己的一组粗糙度参数。不同样品的粗糙度参数可以相差很大，但经
过一定的表面加工处理以后，粗糙度参数可以处于一定范围之内。

表面微裂纹可以因晶体缺陷或外力作用而产生。微裂纹同样会强烈地影响表面性质，对
于脆性材料的强度这种影响尤为重要。计算表明，脆性材料的理论强度为实际强度的几百倍。
这正是因为存在于固体表面的微裂纹起着应力倍增器的作用，使位于裂缝尖端的实际应力远
远大于所施加的应力。基于这个观点，葛里菲斯（Ｇｒｉｆｆｉｔｈ）建立了著名的玻璃断裂理论，并导
出了材料实际断裂强度与微裂纹长度的关系。

Ｒ＝ ２Ｅａ
π槡Ｃ （５．２７）

式中　Ｒ———断裂强度；

　Ｃ———微裂纹长度；

　Ｅ———弹性模量；

　ａ———表面自由能。

可以看到，断裂强度与微裂纹长度的方根值成反比。对于长度变动的微裂纹，则 槡Ｒ Ｃ为
常数。控制裂缝大小、数目和扩展，就能更充分地利用材料的固有强度。玻璃的钢化和预应力
混凝土制品的增强原理就是使外层处于压应力状态以把表面微裂纹闭合。

固体表面几何结构状态可以用光学方法（显微镜，干涉仪）、机械方法（测面仪等）物理化学
方法（吸附等）以及电子显微镜等多种手段加以研究观测。

５．２　固体的界面及其结构

５．２．１　固体的界面

所谓界面，一般是指两相之间的“接触面”。例如，固相与气相之间的接触面，称为“相界
面”；不同固态物质相互接触而成一个整体系统时，这种接触面就构成“内界面”；对于多晶材料
内部晶粒之间形成的接触面，则称为“晶粒间界”，或简称“晶界”。因此，界面是普遍存在的，在
合金、薄膜、半导体器件、材料科学等众多领域中，都有重要的研究价值和实用意义，是当前材
料科学的前沿课题。

５．２．１．１　界面的类型
从晶体学考虑，界面大致可分为平移、孪晶和反演三种类型。若从实际应用考虑，又可分

为气固界面、半导体界面、薄膜界面、超晶格界面等。
（１）平移界面
在结构相同的晶体中，一部分相对于另一部分平移滑动一个位移矢量Ｒ，其间的界面称为

平移界面。平移界面依据Ｒ的不同，又可分为多种类型。如果Ｒ等于结构为无序时点阵矢
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量，该界面称为反相界面，记为 ＡＰＢ；如果Ｒ不等于结构的点阵矢量，界面即为通常的层错
（ＳＦ）。图５．９（ａ）和（ｂ）分别表示ＡＰＢ和ＳＦ原子排列。

图５．９　平移界面原子排列二维模型
（ａ）ＡＰＢ原子排列；（ｂ）ＳＦ原子排列

图５．１０　孪晶界面的形成示意图

（２）孪晶界面
孪晶界面又叫取向界面，如图５．１０所示。孪晶位移矢量

Ｒ的方向和指向是恒定的，但矢量的大小随离开界面的距离
而渐增。这里有两种情况，其一是每个原子面的位移仅是原
子间距的极小一部分，其二是每个原子面的位移相当于原子
间距的很大一部分，衍射谱各自独立，成像时只有一部分处于
反射位置。孪晶界面可用这两部分衍射矢ｇ和ｇ１′之差Δｇ来
表示。

（３）混合界面
如果将孪晶界面和平移界面作某种混合，可得到一个新

的界面，称为混合界面。

５．２．１．２　晶界能
晶界具有界面能，界面能可以由位错理论求出。在小角

度范围内（θ＜１５°），位错的应变能为位错弹性能与位错核心能之和，单位长度刃型位错应变能

Ｅｚ 和螺型位错应变能Ｅｌ分别为

Ｅｚ ＝ Ｇ｜ｂ｜２
４π（１－ν）

ｌｎＲｒ０＋
Ｂ （５．２８）

Ｅｌ＝Ｇ｜ｂ｜
２

４π
ｌｎＲｒ０＋

Ｂ （５．２９）

式中右边第一项为位错弹性能，第二项为位错核心能，Ｇ为切变弹性模量，Ｒ为位错弹性场区
域的半径，ｒ０ 为位错核心区域的半径，Ｂ为位错核心区的能量，ν为泊松（Ｐｏｉｓｓｏｎ）比。进而求
得小角度晶界的界面能为：

Ｅ＝ＥｚＤ 　
或 　Ｅ＝ＥｌＤ

（５．３０）

式中Ｄ为小角度晶界上刃位错间的距离，即

Ｄ＝｜ｂ｜ｓｉｎθ ≈
｜ｂ｜
θ

（５．３１）
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式中　ｂ———伯氏矢量。
在大角度晶界的范围内，简单的位错模型不能解释晶界能的实验结果。因为大角度晶界

相当于空位密集的区域，也相当于负电荷的薄层引起正电荷的屏蔽。这些理论尚待进一步检验。

５．２．１．３　晶界偏析
现代表面分析仪器检测结果表明，微观与亚微观的杂质在晶界上的偏析是很普遍的。造

成偏析的因素之一是晶界电势；同时，由于杂质原子与基体质点尺寸失配而引起的应变能，也
是影响杂质偏析的重要因素。

Ｍｃｌｅａｎ从理论上处理了应变能对杂质在晶界上偏析的影响。假定Ｎ 个晶体内的晶格位
置被ｐ个杂质原子所占据，ｎ个晶界区的晶格位置被ｑ个杂质原子所占据；一个杂质原子在一
个晶粒内的晶格位置所引起的形变能为Ｅｐ，在晶界区的晶格位置所引起的形变能Ｅｑ，这样杂
质原子所引起的自由能为

Ｆ＝ｑＥｑ＋ｐＥｐ－ｋＴｌｎ ｎ！Ｎ！
（ｎ－ｑ）！ｑ！（Ｎ－ｐ）！ｐ！

（５．３２）

　　当Ｆ为极小时，有

ｑ
ｎ－ｑ＝

ｐ
Ｎ－ｐ

ｅｘｐ
Ｅｐ－Ｅｑ（ ）ｋＴ

（５．３３）

令晶界区的杂质浓度Ｃｂ＝ｑｎ
，晶粒内杂质浓度Ｃ＝ｐＮ

；由于

ｅｘｐ
Ｅｐ－Ｅｑ（ ）ｋＴ ＝ｅｘｐ

ＮＡ（Ｅｐ－Ｅｑ）［ ］ｋＴ ＝ｅｘｐ ΔＱ（ ）ｋＴ
则式（５．３３）变为

Ｃｂ ＝ Ｃｅ
ΔＱ
ｋＴ

１－Ｃ＋Ｃｅ
ΔＱ
ｋＴ

（５．３４）

式中ΔＱ为１ｍｏｌ杂质原子位于晶格及晶界时内能之差。
当杂质浓度Ｃ１时，式（５．３４）可进一步简化为

Ｃｂ ＝ Ｃｅ
ΔＱ
ｋＴ

１＋Ｃｅ
ΔＱ
ｋＴ

（５．３５）

式中ｋ为玻耳兹曼常数。由上式可知，Ｃｂ与Ｃ 的差异和温度Ｔ 有关。选择适当的退火温度，
可以控制杂质原子在晶界上的分布。

Ｍｉｓｈｒａ用ＳＥＭ对 ＭｎＺｎ铁氧体的晶界进行分析，发现Ｃａ与Ｓｉ在晶界上偏析。离子半
径较大的Ｃａ２＋在晶界上偏析，使晶界附近的晶格常数变大，直接影响 ＭｎＺｎ铁氧体的磁致伸
缩性能与高频磁率。

５．２．２　陶瓷晶界结构

陶瓷材料是烧结而成的。在烧结过程中，晶粒各自以晶核为基生长而互相靠近，其取向是
随机的，构成的晶界角也各不相同。因此，一般将陶瓷看成是晶粒和晶界组成的多晶体；陶瓷
材料的一些特殊功能，也是借助于晶界效应制成的。例如，晶界层电容器陶瓷、透明铁电体陶
瓷、半导体气敏陶瓷和热敏陶瓷，以及高温超导陶瓷等，都在不同程度上利用了晶界效应，从而
制备出了不同的功能材料。可以预计，随着对晶界结构的深入了解，将有利于陶瓷材料性能的
改善。
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５．２．２．１　电容器陶瓷晶界

ＳｒＴｉＯ３、ＴｉＯ２ 等陶瓷晶界层电容器材料是目前人们关注的几种材料。对ＳｒＴｉＯ３陶瓷晶
界层电容器材料的晶界结构研究表明，低温一次烧结ＳｒＴｉＯ３陶瓷的两晶粒间存在着４种典型
的晶界形态：宽（１０～１００ｎｍ）的结晶相晶界和宽的非晶界；窄（０．１～２．０ｎｍ）的非晶相晶界以
及无明显晶界相的“清洁”晶界。观察宽的结晶相晶界的晶格条纹，可以看到晶界处的结晶相
的点阵结构与两边晶粒的ＳｒＴｉＯ３点阵不同，因此可以确认该结晶相是非ＳｒＴｉＯ３ 结构。结果
表明该晶界两边的晶粒分别是［２１０］和［１１０］取向的ＳｒＴｉＯ３ 单结晶，晶界结构相为Ｌｉ６Ｓｉ２Ｏ７，

晶格常数ａ＝０．７７１５ｎｍ，ｃ＝０．４８８ｎｍ，衍射方向为［１１１］。由窄的非晶相晶界给出了图５．１１
所示的两个晶界形成的原子结构模型。图中结晶晶界箭头和黑点表示无定形玻璃相晶界，其
上方是ＳｒＴｉＯ３ 沿［１１０］方向投影的ＴｉＯ八面体与Ｓｒ２＋的配置情况；在晶界下方是ＳｒＴｉＯ３外
沿［００１］投影的两维晶格及八面体情况。可见晶界两边的晶格及原子存在共格关系。图５．１２
是无明显晶界相的清洁的晶界结构模型，图中用结晶晶界箭头表示出它们的晶界。其上方是
［１１１］投影的ＳｒＴｉＯ３ 晶格排列，ＴｉＯ八面体是正六角形特征，并与相邻６个八面体以共顶方
式连接；晶界下方为ＳｒＴｉＯ３沿［１１０］投影的晶格及ＴｉＯ八面体特征，并且每隔３个ＴｉＯ八面
体便可以与晶界上方晶粒的ＴｉＯ八面体共格连接一次，两晶粒的八面体在晶界处可以共格
匹配一次。在晶界上方［１１１］方向的晶粒，每隔４个ＴｉＯ八面体与下晶粒的八面体共格连接。
因此，在 ＨＲＥＭ图像中无明显晶界相晶界，就是部分共格晶界。

图５．１１　窄的结晶相晶界的原子结构模型 图５．１２　无明显晶界相“清洁”晶界的原子结构模型

５．２．２．２　压电陶瓷晶界
对于ＰＬＺＴ压电用瓷的晶界结构，用高分辨电镜（ＨＲＥＭ）观察，根据 ＨＲＥＭ晶格图像给

出的两种可能的ＰＬＺＴ白瓷晶界的原子结构模型，示于图５．１３（ａ）和（ｂ）中。其中图（ａ）是
［１１１］方向和［１００］方向两晶粒晶界的晶格像的结构模型，图中用箭头示意出晶界位置。在晶
界两边分别是［１００］和［１１１］两晶粒的投影结果。由模型可以看出，上下两边的原子在晶界处
存在周期性重合，它们的Ｔｉ（Ｚｒ）Ｏ八面体彼此间也不能匹配。因此，在它们的界面留出了几
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个埃宽的原子杂乱区域。这种晶界被称为不相干晶界。另外，由于晶界处的原子分布无序，也
降低了晶界的原子密度。图５．１３（ｂ）的模型是同为［１１０］取向的两晶粒晶界的晶格示意图。
由该模型可以看出，对于晶粒Ａ，八面体中的Ｏ原子和Ｐｂ（Ｌａ）原子，它们每隔４个Ｔｉ（Ｚｒ）Ｏ
八面体便与晶粒Ｂ的相同原子重合或相干一次，即每隔４×ｄ１１０≈０．１１５ｎｍ的间距，两个八面
体的顶点重合一次。对于晶粒Ｂ，每隔３个Ｔｉ（Ｚｒ）Ｏ八面体，即每隔３×ｄ１００≈０．１２２ｎｍ的间
距与晶粒Ａ的八面体的顶点共用一次。由Ｐａｕｌｉｎｇ规则可知，八面体共顶连接有利于降低离
子间的静电斥力，从而使结构稳定。同时，两晶粒的八面体顶点能在晶界处共用，从而也能在
晶界处出现它们的晶格相干重合的情况。所以在 ＨＲＥＭ图像中可以看到某些晶格条纹相连
的现象。

图５．１３　ＰＬＺＴ陶瓷晶界的原子结构模型
（ａ）［１１１］方向和［１００］方向两晶粒晶界的晶格模型；（ｂ）［１１０］取向的两晶粒晶界的晶格模型

５．２．２．３　半导体陶瓷晶界

ＰＴＣ型（ＰｏｓｉｔｉｖｅＴｅｍｐｅｒａｔｕｒｅＣｏｅｆｆｉｃｉｅｎｔ）ＢａＴｉＯ３ 半导体陶瓷在工业自动控制、彩色电

视机消磁、自动控温发热元件等方面得到广泛应用。但是，纯ＢａＴｉＯ３ 陶瓷在室温下是一种绝

缘体，电阻率为１０１０～１０１２Ω·ｃｍ。然而，当掺入某些杂质后（例如掺入 Ｎｂ、Ｓｉ、Ｍｎ等），则具

有半导体特征，室温电阻率为１０１～１０３Ω·ｃｍ。当温度升到相变温度Ｔｃ＝１２０℃附近，其电阻

率急剧上升，呈正的温度系数特性，称为ＰＴＣ型ＢａＴｉＯ３ 半导体陶瓷，这也是它与一般半导体
不同之处（一般半导体呈负的温度系数特性）。

电镜观察表明，纯 ＢａＴｉＯ３ 陶瓷基体并非是一块完整的晶体，其间有晶界，晶界两边

ＢａＴｉＯ３晶体取向有差异，并在有些ＢａＴｉＯ３ 晶块上附有其他杂相。对于按ＢａＴｉ１．０１Ｏ３ 化学称

量，另添加适量的Ｎｂ２Ｏ５和ＳｉＯ２、Ａｌ２Ｏ３、ＴｉＯ２、ＭｎＯ２等烧制而成的ＢａＴｉＯ３半导体陶瓷的观
察结果，其晶粒分布较均匀，晶粒尺寸大致在２．５～７μｍ范围，某些区域存在一种极为特殊的
晶粒，它们具有“壳芯”结构。如图５．１４所示。该图是一颗约２．５μｍ的晶粒，铁电畴在晶粒
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中心处Ａ区，其面积不到整个晶粒的一半。Ａ区周围的Ｂ区没有铁电畴，从而形成无铁电畴
和具有铁电畴芯的结构特征。另外还有一种“壳芯”结构的晶粒，如图５．１５所示，较深衬度的

Ｂ区包围着较浅衬度的Ａ区，在同一晶粒上形成了不同衬度的“壳芯”结构特征。分别对上述
两种“壳芯”区域进行选区电子衍射发现，“壳芯”衬度并没有改变ＢａＴｉＯ３ 点阵结构的特征，
晶格取向也相同，都为［１１０］取向。从以上分析可以推断，杂质Ｓｉ原子进入ＢａＴｉＯ３晶格后，尽
管不发生晶型转变，但其晶格结构可能发生严重畸变。晶格畸变和原子质量的不同，以及电子
对各种原子的不同散射效果，可能是形成“壳芯”衬底的原因。

图５．１４　ＰＴＣ型ＢａＴｉＯ３ 壳芯晶粒 图５．１５　ＰＴＣ型ＢａＴｉＯ３ 另一种壳芯晶粒

对ＰＴＣ型ＢａＴｉＯ３半导体陶瓷的晶界观察结果是，在三晶粒或多晶粒交界处，存在着非
晶相、结晶相、非晶相与结晶相共存三种情况。

５．２．２．４　超导体陶瓷晶界
粉末烧结法制备的ＹＢａ２Ｃｕ２Ｏｙ 多晶样品无载流能力，尤其是有外场时的临界电流密度很

低。一般认为这是样品中存在Ｊｏｓｅｐｈｓｏｎ弱连接所致。通过改进制备工艺，可望改善载流能力。
用熔融织构法制备ＹＢａ２Ｃｕ２Ｏｙ 样品，进行大面积的观察，如图５．１６所示，发现熔融织构

ＹＢａ２Ｃｕ２Ｏｙ 体材料在ａｂ面内的组织结构连续；大面积的电子衍射图呈现有规则的ｃ轴织构
电子衍射斑点花样，以ｃ为轴，ａ或ｂ的转角很小，分别为１５°、１０°、５°、～２°。由此可以认为熔
融织构生长的ＹＢａ２Ｃｕ２Ｏｙ 体材料中，ＹＢａ２Ｃｕ２Ｏｙ 晶粒晶界居于小角晶界类型。

通过研究添加Ａｇ２Ｏ对ＹＢａ２Ｃｕ２Ｏｙ 体材料显微结构的影响，发现高于或低于处的熔点温
度（９６１．８℃）烧成的试样，Ａｇ２Ｏ的添加效果显著不同。在９６０℃以下烧成时，Ａｇ的主要作用
是使晶粒细化，晶界金属化和试样致密化，如图５．１７所示；而高于９７０℃烧成时，Ａｇ的主要作
用是净化晶界和导致晶粒有序排列区域，如图５．１８所示。
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图５．１６　ＹＢａ２Ｃｕ２Ｏｙ 样品选区电子衍射图

图５．１７　９４０℃烧成的（ＹＢａ２Ｃｕ３Ｏ７－δ）０．６·Ａｇ０．４
试样的ＴＥＭ照片

图５．１８　１０００℃烧成的（ＹＢａ２Ｃｕ３Ｏ７－δ）０．６·Ａｇ０．４
试样中“干净”晶界的ＴＥＭ照片

５．３　润湿与粘附

润湿在日常生活和生产实际中，如洗涤、矿物浮选、印染、油漆的生产和使用、粘结、防水及
抗粘结涂层等领域，是最常见的现象之一。在所有这些应用领域中，液体对固体表面的润湿性
能均起着极重要的作用，它对硅酸盐材料生产甚为重要。例如陶瓷、搪瓷的坯釉结合，玻璃、陶
瓷与金属的封接，水泥水化以及复合材料的结合等工艺和理论都与润湿现象有关。实际上，润
湿的规律是这些应用的理论基础。因此，研究润湿现象有极其重要的实际意义。从理论上，润
湿现象为研究固体表面（特别是低能表面）自由能、固液界面自由能和吸附在固液界面上的
分子的状态提供了方便的途径。
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５．３．１　润湿的类型

润湿是一种流体从固体表面置换另一种流体的过程。从微观的角度来看，润湿固体的流
体，在置换原来在固体表面上的流体后，本身与固体表面是在分子水平上的接触，它们之间无
被置换相的分子。最常见的润湿现象是一种液体从固体表面置换空气，如水在玻璃表面置换
空气而展开。１９３０年Ｏｓｔｅｒｈｏｆ和Ｂａｒｔｅｌｌ把润湿现象分成沾湿、浸湿和铺展三种类型。润湿
方式或过程不同，润湿的难易程度和润湿的条件亦不同，因此，应分别讨论上面三种类型的润
湿条件。

５．３．１．１　沾湿
如果液相（Ｌ）和固相（Ｓ）按图５．１９所示的方式接合，则称此过程为沾湿。这一过程进行

后的总结果是：消失一个固气和一个液气界面，产生一个固液界面。若设固液接触面为单
位面积，在恒温恒压下，此过程引起体系自由能的变化是

ΔＧ＝γＳＬ －γＳＶ －γＬＶ （５．３６）

图５．１９　沾湿过程

式中　γＬＶ、γＳＶ、γＳＬ———单位面积固液、固气和液气的界面自由能。
沾湿的实质是液体在固体表面上的粘附，因此在讨论沾湿时，常用粘附功这一概念。它的

定义与液液界面粘附功的定义完全相同，可用下式表示：

Ｗａ ＝γＳＶ ＋γＬＶ －γＳＬ ＝－ΔＧ （５．３７）

Ｗａ 为粘附功。从式（５．３７）可以看出γＳＬ越小，则Ｗａ 越大，液体越易沾湿固体。若Ｗａ≥０，则
（ΔＧ）ＴＰ≤０，沾湿过程可自发进行。固液界面张力总是小于它们各自的表面张力之和，这说
明固液接触时，其粘附功总是大于零。因此，不管对什么液体和固体沾湿过程总是可自发进
行的。

５．３．１．２　浸湿
将固体小方块（Ｓ），按图５．２０所示方式浸入液体（Ｌ）中，如果固体表面气体均为液体所置

换，则称此过程为浸湿。在浸湿过程中，体系消失了固气界面，产生了固液界面。若固体小
方块的总面积为单位面积，则在恒温恒压下，此过程所引起的体系自由能的变化为：

ΔＧ＝γＳＬ －γＳＶ （５．３８）

图５．２０　浸湿过程
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　　如果用浸润功来表示这一过程自由能的变化，则

Ｗｉ＝－ΔＧ＝γＳＶ －γＳＬ （５．３９）

　　Ｗｉ是浸润功，若Ｗｉ≥０，则ΔＧ≤０，过程可自发进行。浸湿过程与粘湿过程不同，不是所
有液体和固体均可自发发生浸湿，而只有固体的表面自由能比固液的界面自由能大时浸湿过
程才能自发进行。

５．３．１．３　铺展
置一液滴于一固体表面（如图５．２１），在恒温恒压下，若此液滴在固体表面上自动展开形

图５．２１　液体在固体表面上的铺展

成液膜，则称此过程为铺展润湿。在此过程中，失去了固气
界面，形成了固液界面和液气界面。设液体在固体表面上
展开了单位面积，则体系自由能的变化为：

ΔＧ＝γＳＬ ＋γＬＶ －γＳＶ （５．４０）

　　对于铺展润湿，常用铺展系数来表示体系自由能的变
化，如：

ＳＬ／Ｓ ＝－ΔＧ＝γＳＶ －γＳＬ －γＬＶ （５．４１）

　　ＳＬ／Ｓ称液体在固体表面上的铺展系数，简写为Ｓ。若Ｓ≥０，则ΔＧ≤０，液体可在固体表面
自动展开。与一液体在另一液体表面上展开的情况相同，铺展系数也可用下式表示：

Ｓ＝γＳＶ ＋γＬＶ －γＳＬ －２γＬＶ ＝Ｗａ－Ｗｃ （５．４２）

　　Ｗｃ是液体的内聚功。从上式可以看出，只要液体对固体的粘附功大于液体的内聚功，液
体即可在固体表面自发展开。

上面讨论了三种润湿过程的热力学条件，应该强调的是，这些条件均是指在无外力作用下
液体自动润湿固体表面的条件。有了这些热力学条件，即可从理论上判断一个润湿过程是否
能够自发进行。但实际上却远非那么容易，上面所讨论的判断条件，均需固体的表面自由能和
固液界面自由能，而这些参数目前尚无合适的测定方法，因而定量地运用上面的判断条件是
有困难的。尽管如此，这些判断条件仍为我们解决润湿问题提供了正确的思路。例如，水在石

蜡表面不展开。如果要使水在石蜡表面上展开，根据式（５．４１），只有增加γＳＶ和降低γＬＶ和

γＳＬ，使Ｓ≥０。γＳＶ不易增加，而γＬＶ和γＳＬ则容易降低，常用的办法就是在水中加入表面活性剂，

因表面活性剂在水表面和水石蜡界面上吸附即可使γＬＶ和γＳＬ降低。

５．３．２　接触角和Ｙｏｕｎｇ方程

上面讨论了润湿的热力学条件，同时也指出了目前尚不可能利用这些条件去定量地判断

一种液体是否能润湿某一固体。但我们可以通过接触角的测定来解决问题。通过Ｙｏｕｎｇ方
程将接触角与润湿的热力学条件结合即可导出用接触角来判断润湿的条件。为此，我们首先
介绍接触角和Ｙｏｕｎｇ方程。将液滴（Ｌ）放在一理想平面（Ｓ）上（如图５．２２），如果有一相是气
体，则接触角是气液界面通过液体而与固液界面所交的角。１８０５年，Ｙｏｕｎｇ指出，接触角的
问题可当作平面固体上液滴受三个界面张力的作用来处理。当三个作用力达到平衡时，应有
下面关系

γＳＶ ＝γＳＬ ＋γＬＶｃｏｓθ
或
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图５．２２　液滴在固体表面上的接触角

ｃｏｓθ＝γＳＶ －γＳＬγＬＶ
（５．４３）

这就是著名的Ｙｏｕｎｇ方程。式中γＳＶ和γＬＶ是与液体的饱和蒸汽成平衡时的固体和液体的表
面张力（或表面自由能），如图５．２２所示，设πｅ是由于吸附了液体饱和蒸汽而引起的固体表面
自由能的下降，即

πｅ ＝γ０Ｓ－γＳＶ （５．４４）

式中γ０Ｓ 是固体在真空中的表面自由能。应当指出，Ｙｏｕｎｇ方程的应用条件是理想表面，即指
固体表面是组成均匀、平滑、不变形（在液体表面张力的垂直分量的作用下）和各向同性的。只
有在这样的表面上，液体才有固定的平衡接触角，Ｙｏｕｎｇ方程才可应用。虽然严格而论这种
理想表面是不存在的，但只要精心制备，可以使一个固体表面接近理想表面（如高分子涂层）。

接触角是实验上可测定的一个量。有了接触角的数值，把式（５．４３）代入式（５．３７），式
（５．４０）和式（５．４１）中，即可得下列润湿过程的判断条件。

沾湿：

Ｗａ ＝－ΔＧ＝γＬＶ（１＋ｃｏｓθ）≥０，　θ≤１８０°，　Ｗａ ≥０ （５．４５）

　　浸湿：

Ｗｉ＝－ΔＧ＝γＬＶｃｏｓθ≥０，θ≤９０°，　Ｗｉ≥０ （５．４６）

　　铺展：

Ｓ＝－ΔＧ＝γＬＶ（ｃｏｓθ－１），θ＝０°或不存在平衡接触角，Ｓ≥０ （５．４７）

　　根据上面三式，通过液体在固体表面上的接触角即可判断一种液体对一种固体的润湿性能。
从上面的讨论可以看出，对同一对液体和固体，在不同的润湿过程中，其润湿条件是不同

的。对于浸湿过程，θ＝９０°完全可作为润湿和不润湿的界限；θ＜９０°，可润湿；θ＞９０°，则不润
湿。但对于铺展，则这个界限不适用。在解决实际的润湿问题时，应首先分清它是哪一类型，
然后才可对其进行正确的判断。如图５．２３所示的润湿过程，从整个过程看，它是一个浸湿过
程。但实际上它却经历了三个过程：（ａ）到（ｂ）为沾湿，（ｂ）到（ｃ）为浸湿，（ｃ）到（ｄ）为铺展。

图５．２３　立方块浸湿的完整过程
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５．３．３　非理想固体表面上的接触角

对于理想固体平面，接触角是判断液体能否润湿固体表面最方便的方法。而一般固体表
面由于：（１）固体表面本身或由于表面污染（特别是高能表面），固体表面在化学组成上往往是
不均一的；（２）因原子或离子排列的紧密程度不同，不同晶面具有不同的表面自由能，即使同
一晶面，因表面的扭变或缺陷，其表面自由能亦可能不同；（３）表面粗糙不平等这些原因，一般
实际表面均不是理想表面，因而给接触角的测定带来极大的困难。例如在接触角测定过程中，
经常遇到严重的滞后现象。本节主要讨论表面粗糙度和表面化学组成不均匀对接触角的影
响。

５．３．３．１　表面粗糙度的影响
将一液滴置于一粗糙表面，液体在固体表面上的真实接触角几乎是无法测定的，实验所测

的只是其表观接触角（用θ′表示），而表观接触角与界面强力关系是不符合Ｙｏｕｎｇ方程的。但

应用热力学可导出与Ｙｏｕｎｇ方程类似的关系式。根据界面自由能的定义：γ＝ Ｇ
（ ）Ａ Ｔ，ｐ

，在恒

温、恒压的平衡状态下，由于界面的微小变化而引起体系自由能的变化是

ｄＧ＝ Ｇ
Ａ（ ）ＳＶ

ＡＳＶ
ａ（ ）ＳＶ

ｄａＳＶ ＋ Ｇ
Ａ（ ）ＬＶ

ＡＬＶ
ａ（ ）ＬＶ

ｄａＬＶ ＋ Ｇ
Ａ（ ）ＳＬ

ＡＳＬ
ａ（ ）ＳＬ

ｄａＳＬ ＝０ （５．４８）

式中　Ａ———实际界面面积；

　ａ———表观界面面积（即几何面积）。
以ｄａＳＶ除式（５．４８）两边，得

ｄＧ
ｄａＳＶ ＝

Ｇ
Ａ（ ）ＳＶ

ＡＳＶ
ａ（ ）ＳＶ

＋ Ｇ
Ａ（ ）ＳＬ

ＡＳＬ
ａ（ ）ＳＬ

ｄａＳＬ
ｄａＳＶ ＋

Ｇ
Ａ（ ）ＬＶ

ＡＬＶ
ａ（ ）ＬＶ

ｄａＬＶ
ｄａＳＶ ＝

０ （５．４９）

式中ｄａＳＶ＝－ｄａＳＬ。

因为ｄａＬＶ
ｄａＳＬ＝ｃｏｓθ′

，令

ｒ＝ Ａａ ＝
ｄＡ
ｄａ

（５．５０）

则式（５．４９）即成

ｒ（γＳＶ －γＳＬ）＝γＬＶｃｏｓθ′ （５．５１）
或

ｃｏｓθ′＝ｒ
（γＳＶ －γＳＬ）
γＬＶ

（５．５２）

此即 Ｗｅｎｚｅｌ方程，是 Ｗｅｎｚｅｌ于１９３６年提出来的。式中ｒ被称为粗糙因子，也就是真实面积
与表观面积之比。如果将上式与式（５．４３）比较，可得：

ｒ＝ｃｏｓθ′ｃｏｓθ
（５．５３）

　　对于粗糙表面，ｒ总是大于１。因而从式（５．５３）可以看出：（１）θ＜９０°时，θ′＜θ，即表面粗
糙化后较易为液体所润湿。这就是为什么用吊片法测表面张力时，为保证θ→０，常将吊片打
毛的原因。大多数有机液体在抛光的金属表面上的接触角小于９０°，因而在粗糙金属表面上
的表视接触角更小。（２）θ＞９０°时，θ′＞θ，纯水在光滑石蜡表面上接触角在１０５°～１１０°之间，
但在粗糙的石蜡表面上，实验发现θ′可高达１４０°。
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还应指出的是，Ｗｅｎｚｅｌ方程只适用于热力学稳定平衡状态。但由于表面不均匀，液体在
表面上展开时要克服一系列由于起伏不平而造成的势垒。当液滴振动能小于这种势垒时，液
滴不能达到 Ｗｅｎｚｅｌ方程所要求的平衡状态而可能处于某种亚稳平衡状态。一般来说，满足

Ｗｅｎｚｅｌ方程的平衡态是很难达到的。

５．３．３．２　组合表面
现在讨论由两种不同化学组成的表面组合而成的理想光滑平面。设这两种不同成分的表

面是以极小块的形式均匀分布在表面上的，又设当液滴在表面展开时两种表面所占的分数不
变。在平衡条件下，液滴在固体表面扩展一无限小量ｄＡＳＬ，固气和固液两界面自由能的变
化为：

（γＳＶ －γＳＬ）ｄＡＳＬ ＝ ［ｘ１（γＳ１Ｖ －γＳ１Ｌ）＋ｘ２（γＳ２Ｖ －γＳ２Ｌ）］ｄＡＳＬ （５．５４）

ｘ１、ｘ２ 分别为两种表面所占面积的分数。用ｄＡＳＬ除上式即得：

γＳＶ －γＳＬ ＝ｘ１（γＳ１Ｖ －γＳ１Ｌ）＋ｘ２（γＳ２Ｖ －γＳ２Ｌ） （５．５５）
根据Ｙｏｕｎｇ方程，式（５．５５）可转化为

ｃｏｓθｃ ＝ｘ１ｃｏｓθ１＋ｘ２ｃｏｓθ２ （５．５６）
此即Ｃａｓｓｉｅ方程。θｃ为液体在组合表面上的接触角，θ１和θ２为液体在纯１和纯２表面上的接
触角。如果组合小块面积变大，而且分布不均匀，则出现接触角滞后现象。

对于筛孔物质，ｘ２为孔眼的面积分数，γＳ２Ｖ为零，γＳ２Ｌ即是γＬＶ。这时式（５．５６）变为

ｃｏｓθｃ ＝ｘ１ｃｏｓθ１－ｘ２ （５．５７）

　　Ｗｅｎｚｅｌ，Ｂａｘｔｅｒ和Ｃａｓｓｉｅ，Ｄｅｔｔｒｅ和Ｊｏｈｎｓｏｎ发现水滴在涂了石蜡的金属筛、织物纤维或
有凸花的高分子表面上的表观接触角随ｘ２ 的变化与式（５．５７）所预测的颇为接近。对于孔性
表面，若ｘ２ 增加，则表观接触角增加。实际接触角在９０°左右时，表观接触角可增至１５０°。因
此，如果需要防止水滴渗入织物，可适当地使ｘ２增加。

５．３．３．３　吸附膜
上述各式中的γＳＶ是固体露置于蒸汽中的表面张力，因而表面带有吸附膜，它与除气后的

固体在真空中的表面张力γＳＯ不同，通常要低得多。就是说。吸附膜将会降低固体表面能，其
数值等于吸附膜的表面压π，即

π＝γＳＯ －γＳＶ
代入式（５．４３）得：

ｃｏｓθ＝
（γＳＯ －π）－γＳＬ

γＬＶ
　　上述表明，吸附膜的存在使接触角增大，起着阻碍液体铺展的作用。这种效应对于许多实
际工作都是重要的。

５．３．４　测定固体表面张力的方法

液体的表面张力主要是通过扩大表面积来体现的。固体有表面，当然也应该有表面张力。
但固体不同于液体，固体内部的原子或分子不像液体那样可以自由移动，因此固体表面张力的
测定很困难，直至目前还没有直接可靠的测定方法。现在使用的主要是一些间接方法，或从理
论上估算固体的表面张力。

前苏联科学家利用刀片撞击晶体，当晶体裂开形成新表面时便可确定裂开晶体所需之功。
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例如用此法对ＮａＣｌ晶体的测定值为１５０×１０－３Ｎ／ｍ，此结果与由晶格能计算的结果极为一
致。下面介绍几种常用的测定方法。

５．３．４．１　临界表面张力测定法
目前广泛采用所谓“临界表面张力”法来测定固体的表面张力。２０世纪６０年代初Ｚｉｓｍａｎ

等发现，若将一系列已知表面张力的液体置于表面张力较小的高分子固体表面上，并分别测定
其润湿角θ，则各液体的表面张力和润湿角的余弦之间大致有直线关系（图５．２４）。图５．２４是
聚乙烯表面的Ｚｉｓｍａｎ曲线，由此图可知聚乙烯的γｃ为３１×１０－３Ｎ／ｍ。

图５．２４　聚乙烯表面的Ｚｉｓｍａｎ曲线 图５．２５　几种高聚物的γ～Ｔ关系

５．３．４．２　利用高聚物液体或熔体的表面张力与温度的关系求固体的表面张力
一般液体的表面张力随着温度的升高而减小。据此，测定高聚物熔体在不同温度下的表

面张力，再外推到相当于固体状态时的某一温度下的表面张力，即为该温度下的表面张力值。
如线型聚乙烯（ＬＰＥ）、聚二甲基硅氧烷（ＰＤＭＳ）、聚异丁二烯（ＰＩＢ）的表面张力与温度的关系
如图５．２５所示。由图５．２５可见，将γ～Ｔ 关系线外推到２０℃时，ＬＰＥ的γ为３５．７×１０－３

Ｎ／ｍ，ＰＩＢ为３４．０×１０－３Ｎ／ｍ，ＰＤＭＳ为１９．８×１０－３Ｎ／ｍ。显然，用外推法求γ时要注意相变
对表面张力的影响，尽管通常认为此种影响不大，但用这种方法所得的结果也只能是近似的。

５．３．４．３　估算法
固体是由位置固定的分子或原子组成的，因此若知道组成固体的晶格间力的关系，原则上

就可以计算固体的表面张力。例如，若知某金属晶体的晶体结构以及表面上原子的配位数（即
表面层上一个原子周围有几个原子与之相邻，不考虑第二层原子的作用）和蒸发能，便可计算
出每个原子的表面能和单位面积的表面能，即表面张力。用这种方法算得的Ｃｕ的表面张力
为１．５Ｎ／ｍ，此结果与实验测定值相符，但此法不适用于离子晶体。对于离子晶体需用其他方
法计算。

关于固液界面张力γＳＬ，还可以从颗粒大小不同的固体在液体中的溶解度不同的事实按
下式计算。

ｌｎＳｒＳ ＝２γＳＬ
·Ｍ

ＲＴρｒ
（５．５８）

式中　Ｓｒ、Ｓ———小颗粒和大颗粒固体的溶解度；

　Ｍ———固体的分子量；

　ρ———固体的密度；

　ｒ———小颗粒的半径。
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式（５．５８）在实际应用时有一定困难，这是因为只有当颗粒极细时Ｓｒ和Ｓ的差别才显示出
来，但要用实验证明这种差别，往往还有许多困难。

从理论上计算固体的表面张力还有其他方法，这里不再介绍。

５．３．５　粘附及其化学条件

固体表面的剩余力场不仅可与气体分子及溶液中的质点相互作用而发生吸附，还可与其
紧密接触的固体或液体的质点相互吸引而发生粘附。粘附现象的本质和吸附一样，都是两种
物质之间表面力作用的结果。粘附作用，可通过两固相相对滑动时的摩擦、固体粉末的聚集和
烧结等现象表现出来。

粘附（Ａｄｈｅｓｉｏｎ）对于薄膜镀层，不同材料间的焊接以及玻璃纤维增强塑料、橡胶、水泥、石
膏等复合材料的结合等工艺都有特殊的意义。尽管粘附涉及的因素很多，但本质上是一个表
面化学问题。良好的粘附要求粘附的地方完全致密并有高的粘附强度，一般选用液体和易于
变形的热塑性固体作为粘附剂。因此，粘附通常是发生在固液界面上的行为并决定于如下条
件：

（１）润湿性
对液相参与的粘附作用，必须考虑固液之间的润湿性能。在两固体空隙之间，液体的毛

细管现象所产生的压力差，有助于固体的相互结合。如液体能在固体表面上铺展，则不仅减少
液体用量，而且可增大压力差，提高粘附强度；相反，如果液体不能润湿团体，在两相界面上，将
会出现气泡、空隙，这样就会降低粘附强度。因此，粘附面充分润湿是保证粘附处致密和强度
的前提。润湿愈好粘附也愈好。如上所述，可用临界表面张力γＣ 或润湿张力γＬＶｃｏｓθ作为润
湿性的度量，其关系由式（５．４３）决定：

Ｆ＝γＬＶｃｏｓθ＝γＳＶ －γＳＬ （５．５９）

　　（２）粘附功（Ｗ）

图５．２６　粘附功和界面张力

粘附力的大小，与物质的表面性质有关，粘附程度的好坏可通
过粘附功（Ｗ）衡量。所谓粘附功，是指把单位粘附界面拉开所需
的功。这里仅以分开固液界面为例分析粘附功。当拉开固液界
面后，相当于消失了固液界面，但与此同时又新增了固气和液
气两种界面，而这三种不同界面上都有着各自的表面（界面）能。
粘附功数值的大小，标志着固液两相铺展结合的牢固程度，粘附
功数值越大，说明将液体从固体表面拉开，需要耗费的能量越大，
即互相结合牢固；相反，粘附功越小，则越易分离。用耐火泥浆湿
法喷补高温炉衬时，喷补初期，为使泥浆能牢固地粘附于受喷面，
希望它们之间能有较大的粘附功；相反，为了延长耐火材料的使用
寿命，减少高温熔体对其表面的熔蚀，希望它们之间有较小的粘附功，因此，针对不同情况，可
从粘附功数值大小考虑选料。

由图５．２６可见，粘附功应等于新形成表面的表面能γＳＶ和γＬＶ以及消失的固液界面的界
面能γＳＬ之差：

Ｗ ＝γＳＶ ＋γＬＶ －γＳＬ （５．６０）

　　结合式（５．４３）得：
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Ｗ ＝γＬＶ（ｃｏｓθ＋１）＝γＳＶ ＋γＬＶ －γＳＬ （５．６１）
式中γＬＶ（ｃｏｓθ＋１）也称粘附张力。可以看到，当粘附剂给定（即γＬＶ值一定）时，Ｗ 随θ减小而
增大。因此，式（５．６１）可作为粘附性的度量。

（３）粘附面的界面张力γＳＬ
界面张力的大小反映界面的热力学稳定性。γＳＬ越小，粘附界面越稳定，粘附力也越大。

同时从式（５．４３）可见，γＳＬ愈小则ｃｏｓθ或润湿张力就大。粘附地方的剪断强度与γＳＬ的倒数成
比例。

（４）相溶性或亲和性
润湿不仅与界面张力有关，也与粘附界面上两相的亲和性有关。例如水和水银两者表面

张力分别为７．２×１０－６Ｎ／ｍ和５×１０－５Ｎ／ｍ，但水却不能在水银表面铺展，说明水和水银是不
亲和的。所谓相溶或亲和，就是指两者润湿时自由能变化ｄＧ＜０。因此相溶性越好，粘附也
好。由于ΔＧ＝ΔＨ－ＴΔＳ（ΔＨ 为润湿热），故相溶性的条件应是ΔＨ≤ＴΔＳ，并可用润湿热

ΔＨ 来度量。对于分子间由较强的极性键或氢键结合时，ΔＨ 一般小于或接近于零。而当分
子间由较弱的分子力结合时，则ΔＨ 通常是正值并可用下式确定：

ΔＨ ＝Ｖｍｖ１ｖ２（δ１－δ２）２ （５．６２）
式中　Ｖｍ———系统的总体积；

　ｖ１、ｖ２———１、２两成分的体积分数；

　δ１、δ２———１、２两成分的相溶性参数。
上式表明，当δ１＝δ２时，ΔＨ＝０。
综上所述，良好粘附的表面化学条件应是：

① 被粘附体的临界表面张力γＣ 要大或润湿张力Ｆ 增加，以保证良好润湿。为此应使Ｆ
＝γＬＶｃｏｓθ＝γＳＶ－γＳＬ。

② 粘附功要大，以保证牢固粘附。为此应使Ｗ＝γＬＶ（ｃｏｓθ＋１）＝γＳＶ＋γＬＶ－γＳＬ。

③ 粘附面的界面张力γＳＬ要小，以保证粘附界面的热力学稳定。

④ 粘附剂与被粘附体间相溶性要好，以保证粘附界面的良好键合和保持强度。为此润湿
热要低。

上述条件是当铺展压ｐ＝０，即γＳＶ－γＳＬ＝γＬＶ的平衡状态时求得的。倘若ｐ＞０，γＳＶ－γＳＬ
＞γＬＶ时，铺展将继续进行，但θ角仍然等于零，ｃｏｓθ值不再变化，故式（５．５９）和式（５．６１）不再
适用。这时最佳粘附条件可用如下的关系式求得，即：

γＳＬ ＝ γ槡ＳＶ － γ槡（ ）ＬＶ
２

１－０．０１５ γＳＶ·γ槡 ＬＶ

（５．６３）

将式（５．６３）分别代入式（５．５９）和式（５．６０）得：

Ｆ＝γＳＶ －γＳＬ ＝γＳＶ －
（γ槡ＳＶ － γ槡ＬＶ）２

１－０．０１５ γＳＶ·γ槡 ＬＶ

（５．６４）

Ｗ ＝γＳＶ ＋γＬＶ －γＳＬ ＝γＳＶ ＋γＬＶ －
（γ槡ＳＶ －（γＬＶ）２

１－０．０１５ γＳＶ·γ槡 ＬＶ

（５．６５）

　　由上述三式可见，当γＳＶ＝γＬＶ时，γＳＬ＝０，则Ｆ＝γＳＶ＝Ｆｍａｘ；Ｗ＝γＳＶ＋γＬＶ＝Ｗ ｍａｘ。于是式
（５．６３）、式（５．６４）、式（５．６５）三个条件同时满足。在这种情况下达到牢固粘附的最适宜条件是

γＳＶ＝γＬＶ。对于给定的被粘附的固体，其粘附功Ｗ、润湿张力Ｆ以及剥离粘附力ｆ均随粘附剂
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的表面张力γＬＶ而变化，并在大致相同的位置出现极大值。这与上述结论是一致的。
另外，粘附性能还与以下因素有关：

① 粘附与固体表面的清洁度有关。如若固体表面吸附有气体（或蒸汽）而形成气膜，那么
会明显减弱甚至完全破坏粘附性能。

② 粘附与固体的分散度有关。一般说，固体细小时，粘附效应比较明显，提高固体的分散
度，可以扩大接触面积，从而可增加粘附强度。通常粉体具有很大的粘附能力，这也是硅酸盐
工业生产中一般使用粉体原料的一个原因。

③ 粘附强度与外力作用下固体的变形程度有关。如果固体较软或在一定的外力下易于
变形，就会引起接触面积的增加，从而提高粘附强度。

５．４　测定固体表面成分和结构的方法

固体材料的物理化学性质不仅与其体相的组成和结构有关，而且在很多方面与固体表面
的成分和结构有关。研究固体表面的成分、结构与性能的关系是人们多年来的愿望，但是只是
在实验技术和理论上都取得了很大进展以后才成为可能。从２０世纪６０年代末以来，表面科
学已发展成为一门综合性的边缘科学，各种探测固体表面成分与结构的实验方法相继出现。

在研究表面成分方面，目前采用最多的有Ａｕｇｅｒ电子能谱（ＡＥＳ）、出现电势谱（ＡＰＳ）以
及二次离子质谱（ＳＩＭＳ）。ＡＥＳ和ＡＰＳ给出的是存留在表面上的元素的信息，而ＳＩＭＳ是给
出有关溅射脱附的二次离子的信息，它们互为补充，可以得出有关表面成分更完整的结果。

在研究固体表面的晶体结构方面，目前的主要工具是低能电子衍射（ＬＥＥＤ），即能量为１０
～１０３ｅＶ的电子在固体表面上的相干散射。另外扫描隧道显微镜（ＳＴＭ）和原子力显微镜
（ＡＦＭ）已成为研究固体表面结构的强有力的工具。

从衍射的图样可以得出平行于表面的二维晶格的周期性（即二维晶胞的形状和大小）。通
过对衍射强度的分析可以推断晶胞中原子的位置，从而了解固体表面的结构。场发射显微镜
与场离子显微镜也是研究晶体表面结构的有力工具，在研究晶体表面的吸附、晶格缺陷、位错
等方面有其独特的优点。

外来原子在固体表面上的吸附是表面科学研究的重要课题之一，通过上述方法可以弄清
楚吸附在表面上原子的种类和位置。但是我们对此并未满足，还希望进一步了解这些吸附原
子是如何通过它们的电子与衬底材料中原子的电子相互作用的；找出这种相互作用对吸附原
子和衬底原子的电子能态的影响以及电子能态与表面结构和成分的联系。这方面已建立了多
种实验手段，各种方法着重解决的问题也有所不同。目前应用最广泛的有Ｘ射线光电子能谱
（ＸＰＳ）、紫外光电子能谱（ＵＰＳ）、离子中和谱（ＩＮＳ）和能量损失谱（ＥＬＳ）。ＸＰＳ可以相当灵敏
地反映表面吸附原子的价电子与衬底原子成键后使其内层电子的束缚能产生的“化学位移”。
通过测量ＵＰＳ中光电子的动能分布可以得到有关表面原子价电子的信息。ＸＰＳ和ＵＰＳ已广
泛用于研究各种气体在金属、半导体及其他固体材料表面上的吸附，也可以用来进行表面成分
分析。ＩＮＳ和ＥＬＳ则多用于表面电子态的研究。

除了上述方法以外，椭圆偏振术、红外光谱和红外反射光谱、表面光电导、顺磁共振、核磁
共振、Ｍｏｓｓｂａｕｅｒ效应等都可以与超高真空条件结合，对表面进行研究，从中可以获得很多有
用的信息。下面重点介绍几种实验技术。
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下面将对低能电子衍射、电子衍射扫描隧道显微镜和原子力显微镜等检测方法的发展历
史、实验装置、基本原理和应用等进行简要的介绍。

５．４．１　低能电子衍射（ＬＥＥＤ）

５．４．１．１　发展历史及简介

１９２６～１９２７年，Ｄａｖｉｓｓｏｎ和Ｇｅｒｍｅｒ首先观察到电子束在Ｎｉ、Ｐｔ单晶表面上的衍射现象，
从而从实验上直接证实了电子的波动性。这也可以说是低能电子衍射（ＬＥＥＤ）研究工作的开
始。但是由于当时实验技术和设备上的困难，特别是受超高真空技术的限制，使ＬＥＥＤ工作
在相当长的一段时间内没有取得大的进展。２０世纪６０年代初期以后，随着超高真空技术的
发展并实用化，使ＬＥＥＤ研究进入一个新的发展时期。１９７１年得到了第一个准确的表面结
构。２０世纪７０年代以来，ＬＥＥＤ已成为研究表面结构的主要工具之一。

５．４．１．２　实验装置
图５．２７是ＬＥＥＤ的实验装置原理图。从阴极Ｋ发射出的电子受调制极 Ｍ 控制并受阳

极Ａ１ 的加速，经过由Ａ１Ａ２Ａ３组成的电子透镜聚焦后打在靶上。电子能量决定于阳极Ａ３对
阴极的电压。当电子能量高时，Ａ３接Ａ１，Ａ１Ａ２Ａ３ 组成单透镜，由ＵＡ２

调节聚焦，调制极相对
阴极加负压或与阴极等电位；当电子能量低时，Ａ３ 接Ａ２，ＵＡ１＞ＵＡ３

，电子在枪内先加速后减
速。Ｍ相对阴极接正压以利于拉出电子。在Ｇ２和阴极之间接一偏压，用于补偿Ｇ２和阴极之
间的接触电位差使二者保持等位，以及用于调节荧光屏斑点的对比度。当偏压使ＵＧ２

比ＵＫ 低

时，通过Ｇ２ 的电子减少，荧光屏亮度整个变暗；当ＵＧ２
比ＵＫ 正时，通过Ｇ２ 的电子增加，荧光

屏变亮。

图５．２７　ＬＥＥＤ装置原理图

如果Ｇ２ 相对靶的电位在大范围内变化，设靶电位为零，在ＵＧ２
从０变到－ＵＰ 的过程中，

测量相应的通过Ｇ２ 的电流（或荧光屏电流），将可得到从靶发出的电子的能量分布曲线。因
为当ＵＧ２

改变时，只有那些动能足以克服－ＵＧ２
电位的电子才能越过Ｇ２。这样，球形栅组也可

以作为电子能量分析器。为了提高低歇谱的分辨率，又从３个栅发展到４个栅，Ｇ１、Ｇ４ 接地，

Ｇ２、Ｇ３ 作拒斥栅。
从低能衍射装置荧光屏上衍射斑点的排列可以说明被测晶面原子的二维排列及其间距。

当入射电子的能量改变时，电子被改变，满足布拉格定律的衍射角及衍射束强度随着变化，即
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衍射斑点的位置和亮度随着变化。如果改变入射电子能量时，可认定某一斑点（它的位置随电
子能量而变化，但这种变化是有规律的）。测量该斑点的亮度随电子能量变化的曲线，该曲线
称为某斑点的“强度（或亮度）特性”，也称“Ｉ～Ｕ 曲线”。Ｉ表示强度，Ｕ 表示入射电子的加速
电压。衍射斑点的强度特性可给出表面原子的三维排列的信息。

５．４．１．３　基本原理
低能电子衍射的基本原理与晶体对Ｘ射线的衍射是一致的。但是因为原子对Ｘ射线的

散射截面小，Ｘ射线在固体表面层受到的散射很少，不足以给我们提供有关表面原子排列的信
息。相反，原子对电子的散射截面随电子能量的降低而增加。在低能范围内（１０～５００ｅＶ）可
比Ｘ射线大几个数量级。同时低能电子波的波长与相邻原子的间距为同一数量级，因此，

ＬＥＥＤ成为分析表面结构，特别是晶体表面结构的有效手段。
当低能（１０～５００ｅＶ）电子射向固体表面，如果表面层原子存在某种长短有序排列，则入射

电子通过这种表面“原子光栅”时会发生衍射，在实验上可得到低能电子衍射斑点构成的图像。
由于低能电子只能穿透几个原子层厚度（０．５～１ｎｍ），所以 ＬＥＥＤ只给出表面层结构信息。
从ＬＥＥＤ衍射图像可以得到表面上二维晶胞的大小和对称性，至于晶胞中的原子排列坐标，
则需要通过对ＬＥＥＤ衍射斑点的强度进行分析计算后才能得到。目前ＬＥＥＤ常与 ＡＥＳ、

ＵＰＳ、ＥＥＬＳ等联合使用，从表面原子结构、电子结构和键合等各个侧面来说明二维空间中所
发生的物理及化学过程。

５．４．１．４　应用

① 量度衍射点的位置，从而获知晶胞的大小和形状。这种方法不需要复杂的仪器或计算
技术，是最通用的。

② 量度峰形，这是量度波强度和空间位置的关系，而电子能量保持不变的方法。这种方
法主要是用来研究表面晶体缺陷，受到人们的重视。

③ 量度衍射强度随电子能量改变的变化。这一量度法最详细，可得资料也最多。例如可
测定原子在晶胞的三维配位。

５．４．２　俄歇电子能谱（ＡＥＳ）

５．４．２．１　发展历史及简介

ＡＥＳ是２０世纪７０年代发展起来的重要的表面分析技术。
早在１９２６年，法国物理学家Ａｕｇｅｒ（俄歇）就提出，当一个原子的内层电子被激发电离后，

此原子处在激发态，它可以有两种途径跃迁到较低能量的状态，发射出一个特征Ｘ光光子（Ｘ
光荧光），或者原子中的较外层电子跃迁到内层的空位上，同时由于跃迁能量的作用把某一层
电子发射出去。这是一种非辐射跃迁，称为俄歇过程（跃迁），所发射的电子称为俄歇电子。

在相当长的时间内，对俄歇电子发射方面的研究进展不大，这主要是由于俄歇电子信号很
微弱，而且这种微弱信号又叠加在很大的背景电源上。一般来说，俄歇电子只有总的次级电子
的１０－３，因而要准确测量俄歇电子随能量的分布是困难的。１９６７年，Ｈａｒｒｉｓ用实验证明，对电
子能量分布进行微分，可以大大提高对于俄歇峰的检测能力。Ｗｅｂｅｒ等人发现采用 Ｈａｒｒｉｓ的
微分法在通常的三栅极ＬＥＥＤ上就可获得俄歇电子谱。１９６９年筒镜能量分析器的引入，使测
量俄歇电子谱的灵敏度大大提高。接着在２０世纪７０年代初出现了扫描俄歇显微镜（ＳＡＭ）
和扫描俄歇电子显微镜（ＳＡＥＭ）。到２０世纪８０年代，仪器日益完善并实现了计算机化。
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图５．２８　ＡＥＳ实验装置原理图

５．４．２．２　实验装置

ＡＥＳ实验装置如图５．２８所示。它由真空室、
初级电子探针系统、电子能量分析器、样品制备和
处理室、信号检测系统等组成。样品台、离子枪、电
子枪、筒镜分析器等都处在超高真空室中。

在分析器的内外圆筒上的电压分别为零和－Ｕ
伏，在一定电压Ｕ 下只允许与之相应的一定动能值
的电子通过分析器到达电子倍增器内。对电压Ｕ
进行扫描（连续改变Ｕ 值），可求得电子数Ｎ（Ｅ）随
其能量Ｅ改变的分布。

５．４．２．３　基本原理

Ａｕｇｅｒ电子的发射过程与特征Ｘ射线的产生过程有些类似。当一束能量大于原子内层
电子结合能的电子束（或Ｘ射线）照射到样品上时，将原子内层电子激发到Ｆｅｒｍｉ能级上面的
非占据态，外层电子迅速填补内层的空穴，与此同时要释放出剩余的能量。这可以通过两种方
式来实现：一是发射出能量等于两个能级能量差的光子，此即为特征Ｘ射线；二是不伴有光子
发射过程，而是将较高能级上的一个电子电离，此过程称为Ａｕｇｅｒ跃迁过程，按此方式产生的
电子称为Ａｕｇｅｒ电子。通常的Ａｕｇｅｒ电子能谱（ＡＥＳ）是由电子束（一次电子）激发的。

图５．２９表示入射电子将样品表面原子中的一个Ｋ层电子电离，Ｌ２，３能级上一个电子跃迁
至Ｋ能级填补空穴，同时Ｌ２，３能级上发射出另一个电子，此过程称为ＫＬ２，３Ｌ２，３Ａｕｇｅｒ电子发
射，相应的 Ａｕｇｅｒ电子用 ＫＬ２，３Ｌ２，３标记。对于原子序数Ｚ较大的元素，在此种场合中因为

Ｌ２，３层中留下两个空穴，较高能级上的电子可以落到 Ｌ层填补，同时发射 ＬＭＭ、ＬＭＮ 等

Ａｕｇｅｒ电子。对于大多数元素，入射电子可以产生不同的内层空穴，对特定的内层空穴又可产
生很多不同的Ａｕｇｅｒ跃迁。一般的Ａｕｇｅｒ跃迁涉及三个电子能级，至少也与两个能级有关。

原子结合成固体后，原子的能级展宽成能带。价电子能带上两个价电子相互排斥，导致
一个价电子填充 Ｗ 空穴，另一个价电子电离成 Ａｕｇｅｒ电子，按此方式产生的 Ａｕｇｅｒ电子用

ＷＶＶ标记，如图５．２９（ｂ）中的Ｌ２３ＶＶ。
由上可见，每种元素都有其特定的 Ａｕｇｅｒ电子能谱，它只反映被激发原子本身的特性。

因此，Ａｕｇｅｒ电子能谱可用于试样的元素成分分析。

５．４．２．４　应用
目前ＡＥＳ的主要功用有：

① 表面层元素组成的定性和定量分析；

② 表面元素二维分布分析和二维分布显微像；

③ 表面层元素三维分布分析（结合离子溅射刻蚀）；

④ 表面层元素的化学环境和键合。
另外，ＡＥＳ若与离子溅射剥层相配合可以进行试样化学组成的深度分布分析。观察记录

ＡＥＳ随反应过程或时间的变化可以研究吸附、多相催化、腐蚀、氧化等在表面上发生的动力学
过程。在实验装置上，Ａｕｇｅｒ电子谱仪常常与低能电子衍射仪或其他表面分析谱仪联合，将研
究表面的组成与结构结合起来。近年来出现的扫描Ａｕｇｅｒ微探针（ＳＡＭ）技术为固体表面的
微区分析提供了重要的新手段，可以更快速有效地研究固体表面的组分分布，这为研究表面吸
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图５．２９　Ａｕｇｅｒ电子发射原理
（ａ）ＬＫ２，３Ｌ２，３Ａｕｇｅｒ过程；（ｂ）Ｌ２３ＶＶＡｕｇｅｒ过程

附与化学反应的动力学创造了条件。

５．４．３　扫描隧道显微镜（ＳＴＭ）

５．４．３．１　发展历史及简介
从原子尺度上了解物质的表面结构一直是科学家的重要目标。１９５６年，Ｍｕｌｌｅｒ用场离子

显微镜得到单个原子的照片，１９７０年，Ｃｒｅｗｅ用扫描透射电镜观察到单个的重原子在轻基体
（Ｃ）上的照片，但这两种方法应用范围极其有限。扫描隧道显微镜（ＳｃａｎｎｉｎｇＴｕｎｎｅｌｉｎｇＭｉ
ｃｒｏｓｃｏｐｅ，简写ＳＴＭ）是２０世纪８０年代发展起来的可达原子分辨率的显微成像新方法。电子
衍射直接得到的是表面倒格空间的信息，而ＳＴＭ却可直接得到表面实空间的排列图像，因而
是更方便和有力的工具。其主要发明者宾尼格（Ｂ．Ｂｉｎｎｉｇ）与罗勒尔（Ｈ．Ｒｏｈｒｅｒ）已获１９８６年
诺贝尔物理奖。

５．４．３．２　实验装置

ＳＴＭ的运行依靠着隧道电流对隧道距离的极端敏感性。当一个电极做成针尖状时，隧道
电流就只局限于从针尖到所研究表面间的一细束范围。当距离每增加０．１ｎｍ，隧道电流就大
约降低一个数量级。而隧道电流细束的有效直径Ｌｅｆｆ又是很小的，当针尖有单个原子时，Ｌｅｆｆ
也可减小到原子尺寸。控制针尖沿着表面扫描就有可能得到表面的原子级形貌信息。

图５．３０（ａ）所示是ＳＴＭ的一种形式。它利用压电体做的三脚架来精确控制针尖的位置。
待测表面平行于ＸＹ平面。如改变加在ｘ杆和ｙ杆上的电压使针尖沿表面扫描，并调节针尖
的ｚ位置（靠调节电压Ｖｚ），使得隧道电流保持恒定，就可得到如图５．３０（ｂ）所示的针尖轨迹。
在一个有均匀电子性质的表面上，这种轨迹就能产生表明形貌的像。

如果表面上电子性质不是均匀的，则扫描时隧道电流不仅依赖于形貌，而且也依赖于各
处局域的电子性质。所以，怎样分开信息中的形貌、化学和电子特性，就成为ＳＴＭ 运用中的
关键问题。一般说来，表面的电子与化学特性主要由隧道电流Ｉ对电压Ｖ 的依赖关系显示出

·５３２·５．４　测定固体表面成分和结构的方法



图５．３０　ＳＴＭ的工作示意图

图５．３１　两导体间加上微小电压后的势垒示意图

来。在实践中，可在扫描时保持平均隧道电流

不变而调制电压Ｖ 记录ｄＩｄＶ
（或调制ｓ，记录ｄＩｄｓ

）。

这称为扫描隧道谱（ＳｃａｎｎｉｎｇＴｕｎｎｅｌｉｎｇＳｐｅｃ
ｔｒｏｓｃｏｐｙ，简写ＳＴＳ）的成像。

５．４．３．３　基本原理

ＳＴＭ的物理基础是电子隧道效应。当两导
体被一薄层绝缘（电子势垒）隔开时，电子可能穿
透势垒从一个导体流向另一个导体。当对两导
体加上电压Ｖ 时，隧道电流Ｉ一般依赖于势垒
的宽度、高度以及有关电子态的数目和性质。如

果这绝缘薄层是平面状的真空间隙，如图５．３１所示，真空能级与费米能级之差（即功函数）φ
Ｖ，则隧道电流密度Ｊ可表示为

Ｊ＝ｅ
２

ｈ－ ·
ｋ０
４π２ｓ

·Ｖ·ｅｘｐ（－２ｋ０ｓ） （５．６６）

式中　ｓ———有效隧道距离，ｎｍ；

　ｋ０———波函数在导体表面外衰减长度的倒数（依赖于势垒高度），ｎｍ－１：

２ｋ０＝１０．２５槡Φ （５．６７）

而Φ是有效势垒高度，单位为ｅＶ，它近似为Φ１
＋Φ２
２

，见图５．３１（ｂ）。

第一个因子的数值是：

ｅ２
ｈ－ ＝２．４４×１０

－４Ω－１ （５．６８）

　　如果势垒不是平面状的，或电子不能被看作自由的，则隧道电流不能用式（５．６６）这样简单
的公式来描述。实际的隧道电镜中隧道电流发生于针尖与表面之间，但这时隧道电流基本上
仍对针尖与表面间距离以及ｋ０有指数依赖关系。只是前因子有了改变，它与Ｅｒ附近的态密
度有关。

５．４．３．４　应用
扫描隧道显微镜可在各种条件下测量各种不同的物质，而且可测出单个表面原子的位置，

还具有三维的分辨率；同时，还能测量局域化和非局域化的电子能量、功函数的轮廓图；还可用
来做细线条的光刻。
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与其他表面结构分析方法相比，ＳＴＭ有一系列的优点：

① 分辨能力可达０．１ｎｍ量级，比通常扫描电镜（ＳＥＭ，可达０．１μｍ数量级）要高３个数
量级；

② 对样品基本无损伤，优于ＳＥＭ和电子微探针；

③ 它只用低电压，使用比ＦＩＭ 方便。样品不需制成针尖状，所以应用范围比ＦＩＭ 广
得多；

④ 直接得到实空间图像，这比电子衍射更为方便和有力。特别是对表面再构原胞较大、
衍射分析困难或无序表面的情况更显出其优点。

另外，目前ＳＴＭ与ＬＥＥＤ相结合已成为分析表面原子排列的主要方法。
但ＳＴＭ装置不仅可用来分析表面形貌，用ＳＴＭ 方法还可了解表面电子的和化学的

性质。
应指出，ＳＴＭ不限于在真空中应用，也可以在气体中或液体中应用，甚至可在活的生物物

质中应用。与遗传密码有关的核糖核酸的ＳＴＭ图像也已获得。

ＳＴＭ的一个主要缺点是只能研究有一定导电性的样品，否则无法测得隧道电流。最新发
展的原子力显微镜（简写为ＡＦＭ）克服了这一限制，下面简要介绍ＡＦＭ。

５．４．４　原子间力显微镜（ＡＦＭ）

５．４．４．１　发展历史及简介
原子间力显微镜（ＡｔｏｍｉｃＦｒｏｃｅＭｉｃｒｏｓｃｏｐｅ，简写ＡＦＭ）是在扫描隧道显微镜基础上发展

起来的一种新型表面分析仪器。由于ＳＴＭ要使用电子隧道电流，不能直接用来检测绝缘体，
于是Ｂｉｎｎｉｇ等在１９８６年建议将ＳＴＭ的原理与针式轮廓曲线仪（ＳＰ）的原理结合起来，制造一
种原子间力显微镜，用它在原子的尺度上研究绝缘体（或导体）的表面。这种仪器通过监测待
测样品表面和一个微型力敏感元件之间的作用力，来研究物质的表面结构。它一问世，就在表
面科学、材料科学和生命科学等领域发挥了越来越大的作用。我国已于１９９０年研制了一台

ＡＦＭ，标志着我国在该高技术领域取得了新的进展。

图５．３２　原子间力显微镜的主要组成部分

５．４．４．２　实验装置

ＡＦＭ仪器本身虽然不是一个庞大的设备，
但它是集精密机械、电子、计算机软硬件于一身的
高技术产品。任何设计、加工、组装调试中的微小
失误，都很难保证仪器达到原子级分辨率。

仪器由计算机控制系统、图像显示系统、电子
控制系统、主体探头和减震系统等几部分组成，如
图５．３２所示。微悬臂、隧道电流针尖及样品都安
装在探头上。为了能够精确扫描并保证在扫描时
微悬臂与针尖距离能满足产生隧道电流的条件

（＜１ｎｍ），单靠机械调节是不够的，还需要有精确的微步移动装置。由于压电陶瓷材料在电场
作用下能在一定范围内实现精确的线性伸缩，采用了两只压电陶瓷三维运动控制器，一只用来
由计算机控制样品扫描，另一只通过反馈控制系统控制隧道电流针尖的位置。将所得到的信
号经模拟转换后输入计算机进行处理，便在图像终端上得到样品表面的图像。
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５．４．４．３　基本原理

ＡＦＭ原理与ＳＴＭ相似，区别点是检测在物质间起作用的原子间力来代替隧道电流，实
现图像化。一般地说，如让原子（或分子）彼此非常接近，则ＶａｎｄｅｒＷａａｌｓ力所代表的引力就
起作用。如果再靠近一些，则排斥力开始起作用。这时的电势作为ＬｅｎａｒｄＪｏｎｅｓ电势，以下
式表示：

Ｕ ＝Ｃｒ－６＋Ｂｒ－１２ （５．６９）
式中　ｒ———相互作用质点的中心距离；

　Ｃ、Ｂ———常数。

图５．３３　ＡＦＭ的工作原理图

ＡＦＭ的工作原理示于图５．３３中，像许多测力仪器一
样，从原理上讲，ＡＦＭ也是用“弹簧”来测力的。悬臂（金箔）
相当于“弹簧”，当金刚石针端上的原子受到样品表面上的原
子作用力较大时，金箔偏向样品，使金箔与ＳＴＭ针端的距离
变大，隧道电流就变小。ＡＦＭ就是用ＳＴＭ来检测“弹簧”的
形变，从而测定原子间力的。为了测定原子间力，需要“弹
簧”在给定的力作用下产生最大的偏转，这就要“弹簧”尽可
能软。为了降低“弹簧”对于建筑物振动所造成的１００Ｈｚ左
右的噪声干扰的灵敏度，又要求“弹簧”比较刚硬，从而使其
具有较高的共振频率。根据“弹簧”系统的共振频率公式：

ｆ０＝ １２π
ｋ
ｍ（ ）０

１／２

（５．７０）

　　可见要兼顾上述两方面，在减小ｋ使“弹簧”软些时，还必须减小ｍ０ 以保持ｋ／ｍ０ 这个值
较大。如果制成质量小于１０－１０ｋｇ、共振频率大于２ｋＨｚ的“弹簧”，则ＳＴＭ可测出１０－５ｎｍ的
位移，相应地测出２×１０－１６Ｎ的力，当“弹簧”系统的品质因数提高到Ｑ＝１００时，还可将测力
的极限减小２个数量级。

如果将一个尖针端（绝缘的或导电的均可）放在样品表面附近的地方，它就要受到样品的
作用，尖针端上受到的是原子间力。ＡＦＭ 是利用反馈机构把这个力维持在一个很小的恒定
值上。当针端向旁边移动时，它将按照表面的轮廓，沿针尖那样的轨迹运动。

５．４．４．４　应用

ＡＦＭ从实验室进入商品化阶段经历了４年左右的时间，而它的应用范围已遍及物理学、
化学、生物学、半导体微电子学、分子电子学、材料科学等领域，它所发挥的作用已远远超过人
们当初所期望的提供绝缘体表面结构的信息。

ＡＦＭ目前主要应用在下列领域：

① 物理学：研究材料表面或薄膜材料的形貌，生长过程，物理机理以及物理特性与结构之
间的关系；

② 化学：化学结构的表征，微粒间相互作用的研究，以及各种（合成）薄膜形貌的成像等；

③ 生物学：生物大分子、蛋白晶体等生物材料的结构表征与功能研究；

④ 分子电子学：纳米功能材料的结构表征与特性研究；

⑤ 材料科学：表面与界面、表面生长、表面吸附与脱附、相变、催化、离子轰击等研究。
作为一种扫描力显微技术，ＡＦＭ仍在不断衍生新技术。例如，用来检测物质表面磁场分
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部的高分辨率显示仪器，称为磁力显微镜（ＭＦＮ）。此外，静电力显微、近场力显微、扫描电容
显微、扫描声显微等也先后问世，这说明微观领域的研究将随着这些显微技术的应用而越来越
深入。

本章小结

固体间的接触界面包括表面、界面和相界面。表面是指固体与真空介质接触的界面，其中
弛豫表面和重构表面是两个重要的概念，这两种表面结构对材料的表面催化性能有重要影响。
界面是指相邻两个结晶空间的交界面，界面有共熔性和反应性两种。相界面是指相邻相之间
的交界面，这两个相互接触的相不要求都是晶相，相界面有三类，如固相与固相的相界面
（Ｓ／Ｓ）、固相与气相之间的相界面（Ｓ／Ｖ）、固相与液相之间的相界面（Ｓ／Ｌ）等。以上相关概念
是科学角度的定义，在实际运用中，有些术语并未严格按照上述概念来运用。例如，通常把固
体与气体接触的相界面笼统地称为表面，把晶相与玻璃相接触的固／固相界面简单地称为界
面。这是科学与工程领域的认同的一种差异。

润湿与粘附是固／液或固／固界面上两个非常重要的界面行为，与熔体对耐火材料的侵蚀、
液相对固体的润湿及铺展等材料的制备过程、材料的显微结构形成过程、复合材料内不同相间
的结合工艺等物理化学过程密切相关，涉及材料制备、材料服役中性能变化的方方面面。

了解材料表面组成、表面结构分析的现代方法及技术，是表征材料表面结构，研究表面性
质与性能的基本手段，应该掌握相关测试手段所能得到的结构信息。

思考题与习题

５．１　名词解释：

（１）范德华力

（２）润湿角

５．２　何谓表面张力和表面能？在固态和液态这两者有何差别？

５．３　在石英玻璃熔体下２０ｃｍ 处形成半径５×１０－８ｍ 的气泡，熔体密度为２２００ｋｇ／ｍ３，表面张力为

０．２９Ｎ／ｍ，大气压力为１．０１×１０５Ｐａ，求形成此气泡所需最低内压力是多少？

５．４　（ａ）什么是弯曲表面的附加压力？其正负根据什么划分？（ｂ）设表面张力为０．９Ｊ／ｍ２，计算曲率半

径为０．５μｍ、５μｍ的曲面附加压力？

５．５　将 ＭｇＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统的低共熔物放在Ｓｉ３Ｎ４ 陶瓷片上，在低共熔温度下，液相的表面张力为

０．９Ｊ／ｍ２，液体与固体的界面能为０．６Ｊ／ｍ２，测得接触角为７０．５２°。求Ｓｉ３Ｎ４ 的表面张力。

５．６　什么是吸附和粘附？当用焊锡来焊接铜丝时，用锉刀除去表面层，可使焊接更加牢固，请解释这种

现象？

５．７　在高温将某金属熔于Ａｌ２Ｏ３ 片上：

（ａ）若Ａｌ２Ｏ３ 的表面能估计为１Ｊ／ｍ２，此熔融金属的表面能也与之相似，界面能估计约为０．３Ｊ／ｍ２，问接

触角是多少？

（ｂ）若液相表面能只有Ａｌ２Ｏ３ 表面能的一半，而界面能是Ａｌ２Ｏ３ 表面张力的２倍，试估计接触角的大小？

５．８　在２０℃及常压下，将半径为１０－３ｍ的汞分散成半径为１０－９ｍ的小汞滴，求此过程所需做的功是多

少？已知２０℃时汞的表面张力０．４７０Ｎ／ｍ。

５．９　在２０８０℃的Ａｌ２Ｏ３（Ｌ）内有一半径为１０－８ｍ的小气泡，求该气泡所受的附加压力是多大？已知

２０８０℃时Ａｌ２Ｏ３（Ｌ）的表面张力为０．７００Ｎ／ｍ。

５．１０　２０℃时苯的表面张力为０．０２８９Ｎ／ｍ，其饱和蒸气压为１００１３Ｐａ，若在２０℃时将苯分散成半径为
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１０－６ｍ的小滴，计算：

（１）苯滴上的附加压力；

（２）苯滴上的蒸汽压与平面上苯液饱和蒸汽压之比。

５．１１　２０℃时，水的饱和蒸汽压力为２３３８Ｐａ，密度为９９８．３ｋｇ／ｍ３，表面张力为０．０７２７５Ｎ／ｍ，求半径为

１０－９ｍ的水滴在２０℃时的饱和蒸汽压为多少？

５．１２　若在１０１３２５Ｐａ，１００℃的水中产生了一个半径为１０－８ｍ的小气泡，问该小气泡能否存在并长大？

此时水的密度为９５８ｋｇ／ｍ３，表面张力为０．０５８９Ｎ／ｍ。

５．１３　１７℃时大颗粒的１，２二硝基苯在水中的溶解度为０．００５９ｍｏｌ／Ｌ，１，２二硝基苯固体与溶液的界面

张力为０．０２５７Ｎ／ｍ，计算直径为１０－８ｍ 的１，２二硝基苯在水中的溶解度。１，２二硝基苯固体的密度为

１５６５ｋｇ／ｍ３。

５．１４　在某一定温度下，对 Ｈ２ 在Ｃｕ（Ｓ）上的吸附测得以下数据：

ＰＨ２
（×１０３Ｐａ） ５．０６６ １０．１３ １５．２０ ２０．２７ ２５．３３

ｐ／Ｖ （×１０５Ｐａ／Ｌ） ４．２５６ ７．６００ １１．６５ １４．８９ １７．７３

其中Ｖ 是不同压力下每克Ｃｕ上吸附 Ｈ２ 的体积（标准状况），求兰格谬尔公式中的Ｖｓ。

５．１５　２０℃时，乙醚水、汞乙醚及汞水的界面张力分别为０．０１０７Ｎ／ｍ、０．３７９Ｎ／ｍ及０．３７５Ｎ／ｍ，在乙

醚与汞的界面上滴一滴水，求其接触角。

５．１６　已知在高温下Ａｌ２Ｏ３（Ｓ）的表面张力为０．９００Ｎ／ｍ，液态Ｆｅ（Ｌ）的表面张力为１．７２０Ｎ／ｍ，而Ａｌ２Ｏ３
（Ｓ）与Ｆｅ（Ｌ）的界面张力为２．３００Ｎ／ｍ。问接触角有多大？液态铁能否润湿氧化铝？

５．１７　在真空下的氧化铝表面张力约为０．９Ｊ／ｍ２，液态铁的表面张力为１．７２Ｊ／ｍ２，同样条件下的表面张

力（液态铁氧化铝）约为２．３Ｊ／ｍ２，问接触角有多大？液态铁能否润湿氧化铝？

５．１８　氧化铝瓷件表面上涂银后，当烧至１０００℃时，已知γ（Ａｌ２Ｏ３，固）＝１Ｊ／ｍ２；γ（Ａｇ，液）＝０．９２Ｊ／ｍ２，

γ（Ａｇ，液／Ａｌ２Ｏ３，固）＝１．７７Ｊ／ｍ２，试问液态银能否润湿氧化铝瓷件表面？如果不能润湿，可以采取什么措施

使其能润湿？

·０４２· ５　表面结构与性质
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相平衡和相图

本章提要

相平衡主要研究多组分（或单组分）多相系统中相的平衡问题，即多相系统的平衡状
态（包括相的个数，每相的组成，各相的相对含量等）如何随着影响平衡的因素（温度、压
力、组分的浓度等）变化而改变的规律。

一个多相系统中，在一定条件下，当每一相的生成速度与它的消失速度相等时，宏观
上没有任何物质在相间传递，系统中每一个相的数量均不随时间而变化，这时系统便达到
了相平衡。相平衡是一种动态平衡。根据多相平衡的实验结果，可以绘制成几何图形用
来描述这些在平衡状态下的变化关系，这种图形就称为相图（或称为平衡状态图）。它是
处于平衡状态下系统的组分、物相和外界条件相互关系的几何描述。

相图是相平衡的直观表现，其原理属于热力学范畴，而热力学的一个重要作用是判断
一个过程的方向和限度。几种化合物混合在一起能合成出什么（即方向）？最后能得到多
少预计的相组成（即限度）？这些都是材料研制过程中人们迫切关心的问题，而相图能有
效和方便地解决这类问题。

新材料的开发，一般都是根据所要求的性能确定其矿物组成。若根据所需要的矿物
组成由相图来确定其配料范围，可以大大缩小实验范围，节约人力、物力，取得事半功倍的
效果。因此，相图对于材料科学工作者的作用就如同航海图对于航海家一样重要。相图
在材料的研究或实际生产中应用广泛，起着重要的指导作用。例如，水泥、玻璃、陶瓷、耐
火材料等传统硅酸盐制品的形成过程等都是在多相系统中实现的，都是将一定配比的原
料经过煅烧而形成的，并且要经历多次相变过程。金属、合金的组织结构形成过程，也涉
及相间变化及相平衡问题。通过相平衡的研究就能了解在不同条件下系统所处的状态，
并能通过一定的工艺处理控制这些变化过程，制备出预期性能的材料。

本章涉及相律及相平衡研究方法，单元、多元相图的基本原理及应用，不同组元专业
相图及其在材料组成设计、材料工艺方法选择、材料矿物组成控制及材料性能预测等方面
的应用等理论与实践知识。

６．１　相平衡及其研究方法

６．１．１　相平衡的基本概念

为了深入掌握相平衡的知识，首先必须对相平衡中一些常用术语有正确的理解，下面分别
讨论。



６．１．１．１　系统
选择的研究对象称为系统。系统以外的一切物质都称为环境。例如，在硅碳棒炉中烧制

压电陶瓷ＰＺＴ，那么ＰＺＴ就是研究对象，即ＰＺＴ为系统。炉壁、垫板和炉内的气氛均为环境。
如果研究ＰＺＴ和气氛的关系，则ＰＺＴ和气氛为系统，其他为环境。所以系统是人们根据实际
研究情况而确定的。

当外界条件不变时，如果系统的各种性质不随时间而改变，则这系统就处于平衡状态。没
有气相或虽有气相但其影响可忽略不计的系统称为凝聚系统。一般地讲，合金和硅酸盐系统
属于凝聚系统。但必须指出，对于有些硅酸盐系统，气相是不能忽略的，因此不能按一般凝聚
系统对待。

６．１．１．２　相
系统中具有相同物理与化学性质的完全均匀部分的总和称为相。相与相之间有界面。各

相可以用机械方法加以分离，越过界面时性质发生突变。例如，水和水蒸气共存时，其组成虽
同为 Ｈ２Ｏ，但因有完全不同的物理性质，所以是两个不同的相。

一个相必须在物理性质和化学性质上都是均匀的，这里的“均匀”是指一种微观尺度的均
匀，但一个相不一定只含有一种物质。例如，乙醇和水混合形成的溶液，由于乙醇和水能以分
子形式按任意比例互溶，混合后成为各部分物理性质、化学性质都相同，而且完全均匀的系统，
尽管它含有两种物质，但整个系统只是一个液相。而油和水混合时，由于不互溶而出现分层，
两者之间存在着明显的界面，油和水各自保持着本身的物理性质和化学性质，因此这是一个二
相系统。

一种物质可以有几个相。例如水可有固相（冰）、气相（水汽）和液相（水）。相与物质的数
量多少无关，也与物质是否连续没有关系。如水中的许多冰块，所有冰块的总和为一相（固
相）。

对于系统中的气体，因其能够以分子形式按任何比例互相均匀混合，所以如果所指的平衡
不是在高压下的话，则不论有多少种气体都只可能有一个气相。如空气，其中含有多种气体：
氧气、氮气、水汽、二氧化碳气等，但只是一个相。

对于系统中液体，纯液体是一个相。混合液体则视其互溶程度而定，能完全互溶形成真溶
液的，即为一相；若出现液相分层便不止一相。如ＮａＣｌ溶于水中成为ＮａＣｌ水溶液，虽然此溶
液中有ＮａＣｌ和水两种物质，但仍然组成一个液相。而３０℃时，酚水系统中若含４０％酚及

６０％水（均为ｗｔ％），这个浓度超过了该温度时酚在水中的溶解度及水在酚中的溶解度，于是
此系统就分成两个液相：一个是酚溶于水的溶液（含酚９％）；另一个是水溶于酚的溶液（含酚

７０％）。
对于系统中的固体，则有以下几种情况：
（１）形成机械混合物
几种固态物质形成的机械混合物，不管其粉磨得多细，都不可能达到相所要求的微观均

匀，因而都不能视为单相。有几种物质就有几个相。例如，水泥生料是将石灰石、粘土、铁粉等
按一定比例粉磨得到的，表面上看起来好像很均匀，但实际上各种原料仍保持着自己本身的物
理和化学性质，相互间存在着界面，可以用机械的方法把它们分离开，因此水泥生料不是一个
相，而是多相的。

在合金系统、硅酸盐系统中，在低共熔温度下从具有低共熔组成的液相中析出的低共熔混

·２４２· ６　相平衡和相图



合物是几种晶体的机械混合物。因而，从液相中析出几种晶体，即产生几种新相。
（２）生成化合物
固态物质间每生成一个新的化合物，则形成一种新的固态物质，即产生一个新相。
（３）形成固溶体
由于在固溶体晶格上各物质的化学质点是随机均匀分布的，其物理性质和化学性质符合

相的均匀性要求，因而几个物质间形成的固溶体为一个相。
（４）同质多晶现象
在硅酸盐物系中，这是极为普遍的现象。同一物质的不同晶型（变体）虽具有相同化学组

成，但由于其晶体结构和物理性质不同，因而分别各自成相。有几种变体，即有几个相。
总之，气相只能一个相，不论多少种气体混在一起都一样形成一个气相。液体可以是一个

相，也可以是两个相（互溶程度有限时）。固体间如果形成连续固溶体则为一相；其他情况下，
一种固体物质是一个相。

一个系统中所含相的数目，叫做相数，以符号Ｐ 表示。按照相数的不同，系统可分为：单
相系统（Ｐ＝１），二相系统（Ｐ＝２），三相系统（Ｐ＝３）等等。含有两个相以上的系统，统称为多
相系统。

６．１．１．３　独立组元（独立组分）
系统中每一个能单独分离出来并能独立存在的化学纯物质称为组元


。例如在盐水溶液
中，ＮａＣｌ和Ｈ２Ｏ都是物质，因为它们都能分离出来并独立存在。而Ｎａ＋、Ｃｌ－、Ｈ＋、ＯＨ－等离

子就不是物质，因为它们不能独立存在。
足以表示形成平衡系统中各相组成所需要的最少数目的物质（组元）称为独立组元


。它的
数目，称为独立组元数，以符号Ｃ表示。通常把具有ｎ个独立组元的系统称为ｎ元系统。按
照独立组分数目的不同，可将系统分为单元系统（Ｃ＝１）、二元系统（Ｃ＝２）、三元系统（Ｃ＝３）
等。有些教科书中把独立组元称为组元，要注意只有在特定条件下，独立组元和组元的含义才
是相同的。在系统中如果不发生化学反应，则：

独立组元数＝物质数
例如砂糖和砂子混在一起，不发生反应，则物质数为２，独立组元数也是２。盐水，也不发生化
学反应，所以物质数为２，独立组元数也是２。

在系统中若存在化学反应，则每一个独立化学反应都要建立一个化学反应平衡关系式，就
有一个化学反应平衡常数Ｋ。当体系中有ｎ个物种（即ｎ种物质），并且存在一个化学平衡，
于是就有（ｎ－１）个物质的组成可以任意指定，余下一个物质的组成由化学平衡常数Ｋ 来确
定，不能任意改变了。所以，在一个体系中若发生一个独立的化学反应，则独立组元数就比物
质数减少一个，用通式表示：

独立组元数＝物质数－独立化学平衡关系式数
例如ＣａＣＯ３ 加热分解，存在下述反应：

ＣａＣＯ３（ｓ幑幐） ＣａＯ（ｓ）＋ＣＯ２（ｇ）↑
三种物质在一定温度压力下建立平衡关系，有一个化学反应关系式，有一个独立的化学反

应平衡常数。所以独立组元数＝３－１＝２。那么习惯上称这个系统为二元系统，可以在三种物
质中任选两种作为独立组元。

如果一个系统中，同一相内存在一定的浓度关系，则独立组元数为：

·３４２·６．１　相平衡及其研究方法



独立组元数＝物质数－独立的化学平衡关系式数－独立的浓度关系数
例如ＮＨ４Ｃｌ（ｓ）分解为ＮＨ３（ｇ）与 ＨＣｌ（ｇ）达平衡的系统中，因为ＮＨ３（ｇ）和 ＨＣｌ（ｇ）存在浓度
关系ｎＨＣｌ＝ｎＨＮ３（摩尔比为１∶１）。所以独立组元数＝３－１－１＝１。必须注意，只考虑同一相
中的这种浓度关系。

对于硅酸盐系统来说，通常以各氧化物作为系统的独立组元，例如ＣａＯ、Ａｌ２Ｏ３、Ｆｅ２Ｏ３、

ＳｉＯ２ 等等。而在研究一个复杂系统的局部时，例如研究ＣａＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统的高钙区，即

ＣａＯ·２ＣａＯＳｉＯ２１２ＣａＯ·７Ａｌ２Ｏ３ 系统，则将以较复杂的化合物２ＣａＯ·ＳｉＯ２、１２ＣａＯ·

７Ａｌ２Ｏ３ 作为系统的独立组元。

６．１．１．４　自由度
在一定范围内，可以任意改变而不引起旧相消失或新相产生的独立变量称为自由度，平衡

系统的自由度数用Ｆ表示。这些变量主要指组成（即组分的浓度）、温度和压力等。一个系统
中有几个独立变量就有几个自由度。

对于给定的相平衡系统，在保持系统中相的数目和相的状态不发生变化的条件下，并不是
温度、压力、组分的浓度等所有的变量都可以任意改变。下面以水的相图为例讨论自由度的概
念。

图６．１　水的相图

图６．１为水的相图。当室温和大气压为

１０１．３２５ｋＰａ时（图中Ｍ 点），只有一个液相。在
一定范围内可以任意改变系统的温度和压力不

会导致新相的产生或旧相的消失，因此自由度
数Ｆ＝２。在Ｎ 点，系统有两个相，水和蒸汽建
立了平衡。若要使系统保持这两相平衡，系统
的压力就由温度确定或者温度由压力确定，物
系点必须在ＯＣ 线上变化，独立可变量只有一
个，即自由度数Ｆ＝１。同样可以知道Ｏ 点是
水、汽、冰三相平衡点，独立可变量为０，自由度

数Ｆ＝０。这里Ｆ＝０的意义是：如欲维持冰、汽、水三相平衡，则系统的温度压力都只能各为
某一确定值（此处为０．００９９℃，６１０．４８３Ｐａ，如果系统温度或压力改变，则系统不能维持上述三
相平衡，必然引起旧相消失。Ｏ点称为三相点。

这里要补充说明一下，三相点和通常所说的冰点（０℃，１０１．３２５ｋＰａ）并不相同。通常水的
冰点是暴露在空气中的冰水两相平衡的温度，其中水已被空气中的各种气体（如ＣＯ２、Ｏ２、Ｎ２
等）所饱和，而且气相总压是１０１．３２５ｋＰａ，因此体系已非单元体系了。由于空气中各种气体溶
于水，使得原单元体系的三相点温度降低０．００２４℃，又由于压力从６１０．４８３Ｐａ增大到

１０１．３２５ｋＰａ，体系的三相点温度又降低０．００７５℃。这两种效应就使三相点的温度从０．００９９℃
下降到通常水的冰点温度０℃。

按照自由度数可对系统进行分类，自由度数等于零的系统，叫做无变量系统（Ｆ＝０）；自由
度数等于一的系统，叫做单变量系统（Ｆ＝１）；自由度数等于二的系统，叫做双变量系统（Ｆ＝２）
等等。

６．１．１．５　外界影响因素
影响系统平衡状态的外界因素包括：温度、压力、电场、磁场、重力场等等。外界影响因素

·４４２· ６　相平衡和相图



的数目称为影响因素数，用符号ｎ表示。因为在不同情况下，影响系统平衡状态的因素数目不
同，所以ｎ值要视具体情况而定。在一般情况下只考虑温度和压力对系统平衡状态的影响，即

ｎ＝２。
对于凝聚系统，由于在一定条件下并不具有足以觉察的蒸汽压，主要是液相和固相参加相

平衡。系统本身没有或只有很少的气相，而外部压力实际是保持一定的，即在相变过程中压力
保持常数，这样就可以不考虑压力对相平衡的影响。因此，影响凝聚系统平衡状态的外界影响
因素主要是温度，即ｎ＝１。需要指出的是，压力对陶瓷系统中相平衡的影响并不总是可以忽
略不计的，在非常高的温度或在加压下研究系统时，压力必须作为变量予以考虑。

６．１．２　相律

吉布斯（Ｗ．Ｇｉｂｂｓ）根据前人的实验素材，用严谨的热力学作为工具，于１８７６年导出了多
相平衡系统的普遍规律———相律。相律确定了多相平衡系统中，系统的自由度数（Ｆ）、独立组
元数（Ｃ）、相数（Ｐ）和对系统的平衡状态能够发生影响的外界影响因素数（ｎ）之间的关系。相
律的数学表达式为

Ｆ＝Ｃ－Ｐ＋ｎ （６．１）

　　一般情况下，只考虑温度和压力对系统的平衡状态的影响，即ｎ＝２，则相律表达式为

Ｆ＝Ｃ－Ｐ＋２ （６．２）

　　相律的数学表达式也可以直接推导出来，推导过程如下：
假设一个平衡系统中有Ｃ个组分、Ｐ个相，如果Ｃ个组分在每个相中都存在，那么对每一

个相来讲，只要任意指定（Ｃ－１）个组分的浓度就可以表示出该相中所有组分的浓度，因为余
下的一个组分的浓度可以从１００中减去（Ｃ－１）个组分浓度之和即可求得。由于系统中有Ｐ
个相，所以需要指定的浓度数总共有Ｐ（Ｃ－１）个，这样才能确定体系中各相浓度。在平衡时，
各相的温度、压力相同（其他外界条件不考虑），应再加上这两个变量。这样体系需要任意指定
的变量数应为Ｆ＝Ｐ（Ｃ－１）＋２。但是这些变量还不全为独立变量，由热力学可知，平衡时每
个组分在各相间的分配应满足平衡条件，即每个组分在各相中的化学位应该相等

μ
（１）
１ ＝μ

（２）
１ ＝μ

（３）
１ ＝ …μ

（Ｐ）
１

μ
（１）
２ ＝μ

（２）
２ ＝μ

（３）
２ ＝ …μ

（Ｐ）
２

……

μ
（１）
Ｃ ＝μ

（２）
Ｃ ＝μ

（３）
Ｃ ＝ …μ

（Ｐ）
Ｃ

此处μ
（Ｐ）
Ｃ 为第Ｃ个组分在第Ｐ 个相中的化学位。这样，每一个化学位相等的关系式就相应地

有一个浓度关系式，因此就应减少系统内一个独立变数。Ｃ个组分在Ｐ 个相中总共有Ｃ（Ｐ－
１）个化学位相等的关系式。体系中总可变量数应减去这个关系式数目，即

Ｆ＝Ｐ（Ｃ－１）＋２－Ｃ（Ｐ－１）＝Ｃ－Ｐ＋２
这就是式（６．２）所表示的Ｇｉｂｂｓ相律。

对于凝聚系统，仅需考虑温度的影响，即ｎ＝１，此时相律的数学表达式为

Ｆ＝Ｃ－Ｐ＋１ （６．３）

　　由相律可知，系统中组分数Ｃ越多，则自由度数Ｆ就越大；相数Ｐ 越多，自由度数Ｆ越
小；自由度为零时，相数最大；相数最小时，自由度最大。应用相律可以很方便地确定平衡体系
的自由度数目。
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６．１．３　相平衡的研究方法

相图是在实验结果的基础上制作的，所以测量方法、测试的精度等都直接影响相图的准确
性和可靠性。另一方面由于新的实验技术不断出现，试验精度逐步提高，对原有的相图应加以
补充和修正。因此对已有相图要用发展的观点来看待，对不同作者发表的相图所存在的差异
要进行科学的分析。

系统在发生相变时，由于结构发生了变化，必然要引起能量或物理化学性质的变化。对于
凝聚系统的相平衡，其研究方法的实质，就是利用系统发生相变时的能量或物理化学性质的变
化，用各种实验方法准确地测出相变时的温度，例如，对应于液相线和固相线温度，以及多晶转
变、化合物的分解和形成等温度。

研究凝聚系统相平衡，有两种基本方法：动态法和静态法。

６．１．３．１　动态法
最普通的动态法是热分析法。这种方法主要是观察系统中的物质在加热和冷却过程中所

发生的热效应。当系统以一定速度加热或冷却时，如系统中发生了某相变，则必然伴随吸热或
放热的能量效应，测定此热效应产生的温度，即为相变发生的温度，常用的有加热或冷却（步
冷）曲线法和差热分折法。此外还有热膨胀曲线法和电导（电阻）法。

（１）加热或冷却（步冷）曲线法
这种方法是将一定组成的体系，均匀加热至完全熔融或加热完全溶解后，使之均匀冷却，

测定体系在每一时刻下的温度。作出时间温度曲线，这样的曲线称为加热曲线或步冷曲线。
如果系统在均匀加热或冷却过程中不发生相变化，则温度的变化是均匀的，曲线是圆滑的；反
之，若有相变化发生，则因有热效应产生，在曲线上必有突变和转折。曲线的转折程度与热效
应的大小有关，相变时热效应小，曲线出现一个小的转折点；相变时热效应大，曲线上便会出现
一个平台。

对于单一的化合物来说，转折处的温度就是它的熔点或凝固点，或者是其分解温度。对于
混合物来说，加热时的情况就较复杂，可能是其中某－化合物的熔点，也可能是同别的化合物
发生反应的反应点，因此用步冷曲线法较为合适。因为当系统从熔融状态冷却时，析出的晶相
是有次序的，结晶能力大的先析出。因此，在相平衡的研究中，步冷曲线是重要的研究方法。
但是，有些硅酸盐系统的过冷现象很显著，反而不及加热曲线所得结果好，所以应根据具体情
况而选用不同的方法。

如图６．２为不同组成熔体的步冷曲线。纯物质的熔体冷却时，若无相变或其他反应发生，
则步冷曲线是一条光滑曲线，但如果纯物质熔体在冷却过程中出现相变，则有热效应，热效应
阻碍熔体进一步冷却。例如当熔体冷却到某温度时开始析晶，由于析晶而放出的热正好补偿
了体系向外散失的热量，因此熔体温度保持恒定，结果步冷曲线发生转折出现水平线段如图

６．２曲线１的ａｂ线段。只有当析晶完毕，熔体全部转变为固相后，体系才能继续降温。如果
是ＡＢ 二元系统，那么在冷却曲线中会产生两个转折：当温度冷却到某温度时，首先析出Ａ晶
体，曲线出现第一个转折。其后体系温度继续下降，只是下降速度变慢。因为相变（放热）可以
部分地补偿系统散失的热量，如图６．２中曲线２的ｃｄ线段。当温度继续下降到另一值时，Ａ
和Ｂ 两种晶体同时析出，曲线出现第二个转折。这时体系析晶放热正好补偿了其散失的热量
使体系温度保持恒定，曲线出现水平线段，如图中曲线２的ｄｅ线段。在Ａ、Ｂ两种晶体完全析

·６４２· ６　相平衡和相图



图６．２　不同组成熔体的步冷曲线

１—纯物质熔体；

２—二元组成熔体；

３—二元固溶体

出后系统的温度才能继续下降。
若ＡＢ 二元系统形成固溶体，冷却曲线不会出现水平线

段，只是出现两个转折点，如图６．２中曲线３的ｆ、ｇ点。
图６．３示意地表示出一个具有不一致熔融化合物的二元

相图是如何用步冷曲线法测定的。即根据系统中某些组成的
配料从高温液态逐步冷却时得到的步冷曲线，以温度为纵坐
标，组成为横坐标，将各组成的步冷曲线上的结晶开始温度、
转熔温度和结晶终了温度分别连接起来，就可得到该系统的
相图。

如果试验的组成点增加，可以提高相图的精度，采用加热
曲线也可以获得同样的结果。有时加热曲线和冷却曲线配合
使用，可提高试验结果的可靠性。

加热或冷却曲线方法简单，测定速度较快。但要求试样
均匀，测温要快而准，对于相变迟缓的系统的测定，则准确性

图６．３　具有不一致熔融化合物的二元系统步冷曲线及相图

较差。尤其对相变时产生的热效应很小（例如多晶转变）的系统，在加热和冷却曲线上将不易
观察出来。为了准确地测出这种相变过程的微小热效应，通常采用差热分析法。

（２）差热分析（ＤＴＡ）法
差热分析法的特点是灵敏度较高，能把系统中热效应甚小、用普通热偶已难以察觉的物理

化学变化感觉出来。由于差热分析法对于加热过程中物质的脱水、分解、相变、氧化、还原、升
华、熔融、晶格破坏及重建等物理化学现象都能精确地测定和记录，所以被广泛地应用于材料、
地质、化工、冶金等各个部门的研究及生产之中。

差热分析装置的基本原理如图６．４所示。首先在ＤＴＡ中用的是差热电偶，这种热偶是
由二根普通热偶的冷端相互对接构成。其中冷端的二条铂丝（或镍铬丝）和检流计相连，而中
间二条铂铑丝（或镍铬丝）则自相连接。ａ和ｂ是差热电偶的两个热端，分别插入被测试样和
标准试样内，Ａ和Ｂ 是放在加热器中的用来盛装被测试样和标准试样的容器。作为标准试样
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图６．４　差热分析装置示意图

的物料，应是在所测定的温度范围内不发生任何热效应的物质。
对于硅酸盐物质的分析，常常采用高温煅烧过的 Ａｌ２Ｏ３ 作标准
试样。

当加热器（电炉）均匀升温时，若检测试样无热效应产生，则
试样和中性体升高的温度相同，于是两对差热电偶所产生的热
电势相等，但因方向相反而抵消，检流计指针不发生偏转。当试
样发生相变时，由于产生了热效应，试样和中性体之间的温度差
破坏了热电势的平衡，使差热电偶中产生电流，此电流用光点检
流计量得，检流计指针发生偏转，偏转的程度与热效应的大小相
对应。显然放热和吸热效应使检流计的偏转方向不同，相应地
将出现放热峰和吸热峰。毫伏计则用于记录系统的温度。

产生放热效应一般有以下几种情况：

① 不稳定变体转变为稳定变体的多晶转变现象；

② 无定形物质变成结晶物质；

③ 从不平衡介质中吸收气体（如氧化反应）；

④ 某些不产生气体的固相反应（或在产生气体的条件下放热效应很大，因而超过气体的
膨胀所吸收的热量时）；

⑤ 由熔融态转变成晶态；

⑥ 微晶玻璃的核化过程。
产生吸热效应一般有以下几种情况：

图６．５　ＺｒＯ２ 的差热曲线

① 矿物受热分解放出二氧化碳、水蒸气或其他气体；

② 由晶态转变为熔融态；

③ 可逆多晶转变等（一般是指从低温相转变成高温
相）。

以系统的温度为横坐标，检流计读数为纵坐标，可以作
出差热曲线（ＤＴＡ曲线）。在试样没有热效应时，曲线是平
直形状；在有热效应时，曲线上则有谷（吸热峰）和峰（放热
峰）出现。根据差热曲线上峰或谷的位置，可以判断试样中
相变发生的温度。如图６．５为ＺｒＯ２的差热曲线。

用差热分析法测定热效应时，加热升温速度要掌握适
当，以保证结果的准确性。此外还应当注意：试样的形状和
质量、粉料的颗粒度等等。

差热分析不仅可以用来准确地测出物质的相变温度，
而且也可以用来鉴定未知矿物，因为每一矿物都具有一定的差热分析特征曲线。在研究相图
中如果采用差热分析、Ｘ光、显微镜等几种分析技术配合，将会获得更好的结果。

（３）热膨胀曲线法
材料在相变时常常伴随着体积变化（或长度变化）。如果测量试样长度Ｌ随温度变化的

膨胀曲线，就可以通过曲线上的转折点找到相应的相变点，如图６．６所示。假如有一系列不同
组成试样的膨胀曲线，就可以根据曲线转折点找到相图上一系列对应点，把相图上同类型的点
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连结起来就得到相图。

图６．６　由热膨胀曲线测定相图示意图 图６．７　用电阻率随温度变化曲线测定相图

用热膨胀法研究相平衡时常出现过冷和过热现象，因此一般采用低速率加热和冷却以减
少误差。用膨胀曲线测定固态相区的界限，特别是测定固态相变效果较好，所以常和差热分析
配合使用。

（４）电导（或电阻）法

图６．８　用电阻法测定相图中

固溶度曲线示意图

物质在不同温度下的电阻率（或电导率）是不同的，在相变前
后，物质的电阻率或电导率随温度变化的规律也不同。根据这个
特点，测定不同配比试样的电阻率ρ随温度变化的曲线，然后根
据曲线上转折点找出相图中对应点，如图６．７所示。另一方面，
物质的电阻率还随其组成的不同而变化。固溶体中各组分的比
例不同，其电阻率也不同，而且呈非线性变化。当固溶体中某组
分达饱和后，电阻率随系统组成的变化就不很明显，而且呈线性
关系。根据这些特性也可以通过电阻率曲线推测固溶体的固溶
度曲线。图６．８是电阻法测绘相图中固溶度曲线的示意图。

总之，动态法测绘相图，方法简单又不要求设备复杂，凡是相
变时伴随的各种性能变化参数均可用来测绘相图。这个方法的
缺点是对粘度大的材料很难达到平衡状态，因此存在较大误差。
其次这个方法只能确定相变温度，不能确定相变物质的种类和数
量。因此在实际工作中往往配合其他研究方法来测绘相图而不
是单独使用。

６．１．３．２　静态法（即淬冷法）
在相变速度很慢或有相变滞后现象产生时，应用动态法常不

易准确测定出真实的相变温度，而产生严重的误差。在这种情况下，用静态法（即淬冷法）则可
以有效地克服这种困难。

淬冷法基本出发点是在室温下研究高温相平衡状态。淬冷法装置示意图如图６．９所示。
其原理是将选定的具有不同组成的试样在一系列预定的温度下长时间加热、保温，使它们达到
该温度下的平衡状态。然后将试样迅速投入水浴（油浴或汞浴）中淬冷。由于相变来不及进
行，因而冷却后的试样就保存了高温下的平衡状态。把所得的淬冷试样进行显微镜或Ｘ射线
物相分析，就可以确定相的数目及其性质随组成、淬冷温度而改变的关系。将测定结果记入图
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中的对应位置上，即可绘制出相图。

图６．９　淬冷法装置示意图 图６．１０　淬冷法测定相图示意图

如图６．１０所示为由淬冷法测定ＡＢ 二元系统相图示意图。在温度组成图中有若干小
圆圈，每个小圆圈都代表某种状态下的平衡试样，对这些平衡试样进行物相分析，其结果有如
下几种情况：若试样全部为玻璃相（图中用〇表示），说明试样全部熔融为液相（淬冷后成为玻
璃相）。这些试样对应的温度组成点应在液相线以上的液相区（Ｌ相区）内；若试样全部是Ａ
和Ｂ 晶体（图中用·表示），则这些试样的温度组成点应在固相区（即Ａ＋Ｂ相区）内；若试样
有晶相也有玻璃相（图中用⊙表示），那么试样的温度组成点必定是处于固液两相共存相区
（即Ｌ＋Ａ或Ｌ＋Ｂ相区）。因此通过对各试样的分析研究，确定相态、相种类和数量，最后就
可以制出相图。

淬冷法对试样要求很严格，原料纯度及试样的均匀性都直接影响试验的准确性，因此原料
越纯越好。

按设计配方要求准确配料，混合均匀后获得合乎要求的混合料。有时采用混合后熔化，然
后冷却再磨细来制备混合料。为了确保混合料的均匀性，可采用多次重复操作最后获得理想
的均一混合料。试验时取少量制备好的混合料０．１～０．０１ｇ（试样少，易淬冷），放置在坩埚内
（最好用铂金坩埚）。在炉内加热达到设置温度，恒温使试样达到平衡状态，然后将试样淬冷就
可得到相分析用的试样。

在制备分析试样时，主要问题是如何判断试样是否已达平衡。硅酸盐材料因粘度大，到达
平衡是很困难的，有时要持续相当长的时间才能达到平衡。一般采用相对平衡来缩短研究周
期，具体办法是将第一次相分析的试样磨细再进行第二次相同条件的试验，只要延长保温时间
即可。若延长保温时间的第二次试验，其相态没有发生进一步变化，就认为第一次试验条件下
的试样已达平衡状态；若第二次试验结果，相态发生变化，则需进一步延长保温时间重复试验
直到相邻两次试验的相态不发生变化为止。

淬冷试样的物相分析鉴定通常采用显微镜或Ｘ射线分析法或者两者配合使用。显微镜
分析鉴别相态，是有效而方便的方法，但要求试验者有熟练的技能和经验才能获得满意的结
果。必要的时候可以采用Ｘ射线衍射实验配合显微镜进行晶相的定性和定量分析，确定晶相
的种类和数量，并进一步确定相区的范围和界限。
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图６．１１　用Ｘ射线测定晶格常数

绘制相图中固溶度曲线

由于固溶体的晶格常数是随固溶度大小而变化的，当固
溶度饱和时晶格常数达稳定值，因此可以利用这个特性测定
相图中固溶体的固溶度曲线。如图６．１１所示是采用Ｘ射线
衍射测定晶格常数绘制相图中固溶度曲线示意图。由图可见
每一温度下晶格常数随组成变化的曲线都有一个转折点，是
固溶体的固溶度饱和点，如ａ、ｂ、ｃ。在相图上对应的是ａ′、ｂ′、

ｃ′点，连接ａ′ｂ′ｃ′就是固溶度曲线。
淬冷法研究相平衡简单、直观，可以用肉眼借助显微镜观

察相态。对粘度较大的材料如硅酸盐材料的相平衡研究，一
般采用淬冷法。淬冷法测定相变温度的准确程度相当高，但
必须经过一系列的试验，先由温度间隔范围较宽试验起，然后
逐步把间隔缩小，从而可得到精确的结果。此外，除了以同一
组成的物质在不同温度下做试验外，还应该取不同组成的物
质在同一温度下做试验。因而此法的工作量相当大，而且对
于某些相变速度特别快的系统，淬冷有时也难以阻止降温过
程中发生新的相变。

淬冷过程中能否很好地保存高温下的状态，往往成为试
验是否成功的关键。近年来由于实验技术的迅速发展，已经能用高温Ｘ射线衍射仪、高温显
微镜以及其他高温技术直接研究高温下的相平衡关系。这大大促进了相平衡的研究，提高了
相图的准确性和可靠性。

６．１．４　应用相图时需注意的几个问题

由于相图所指示的平衡状态表示了在一定条件下系统所进行的物理化学变化的本质、方
向和限度，因而它对于从事材料科学研究以及解决实际问题，如：实际生产中确定配料范围、选
择工艺制度、预计产品性能等具有重要的理论指导意义。但应注意的是：实际生产过程与相图
所表示的平衡过程是有差别的。造成这些差别的原因是：首先，相图所反映的都是热力学平衡
状态，即一个不再随时间而发生变化的状态。系统在一定热力学条件下从原先的非平衡态变
化到该条件下的平衡态，需要通过相与相之间的物质传递，因而需要一定的时间。但这个时间
可长可短，依系统的性质而定。从０℃的水中结晶出冰，显然比从高温ＳｉＯ２ 熔体中结晶方石
英要快得多。这是由相变过程的动力学因素所决定的。然而，这种动力学因素在相图中完全
不能反映，相图仅指出在一定条件下体系所处的平衡状态（即其中所包含的相数，各相的形态、
组成和数量），而不管达到这个平衡状态所需要的时间。硅酸盐是一种固体材料，与气体、液体
相比，固体中的化学质点由于受近邻粒子的强烈束缚，其活动能力要小得多。即使处于高温熔
融状态，由于硅酸盐熔体的粘度很大，其扩散能力仍然是有限的。这就是说，硅酸盐系统的高
温物理化学过程要达到一定条件下的热力学平衡状态，所需要的时间往往比较长。而工业生
产要考虑经济核算，保证一定的劳动生产率，其生产周期是受到限制的。因此，生产上实际进
行的过程不一定达到相图上所指示的平衡状态。至于距平衡状态的远近，则要视系统的动力
学性质及过程所经历的时间这两方面因素综合判断。因此，由于上述的动力学原因，热力学非
平衡态，即介稳态，经常出现于硅酸盐系统中。如方石英从高温冷却时，只要冷却速度不是足
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够慢，由于多晶转变的困难，往往不是转变为低温下稳定的α鳞石英、α石英和β石英，而是
转变为介稳态的β方石英。α鳞石英也有类似现象，冷却时往往直接转变为介稳态的β鳞石
英和γ鳞石英，而不是热力学稳定态的α石英和β石英。鉴于相图的绘制是以热力学平衡态
为依据的，介稳态的频繁出现，我们利用硅酸盐相图分析实际问题时，必须加以充分注意。需
要说明的是，介稳态的出现不一定都是不利的。由于某些介稳态具有我们所需要的性质，人们
有时还创造条件（快速冷却，掺加杂质等）有意把它保存下来。如水泥中的βＣ２Ｓ，陶瓷中介稳
的四方氧化锆，耐火材料硅砖中的鳞石英以及所有的玻璃材料，都是我们创造动力学条件有意
保存下来的介稳态。这些介稳态在热力学上是不稳定的，处于较高的能量状态，始终存在着向
室温下的稳定态变化的趋势，但由于其转变速度极其缓慢，因而使它们实际上可以长期存在下
去，即从动力学来讲，又在一定程度上是稳定的，所以称为介稳态，而非不稳态。

其次，相图是根据实验结果绘制出来的，但实验时多采用将系统升至高温再平衡冷却的方
法，而实际生产则是由低温到高温的过程，并且相图是用纯组分做实验，而实际生产中所用的
原料都含有杂质。因此，必须对具体事物作具体分析，而不能用教条主义的态度看待相图。

６．２　单 元 系 统

在单元系统中所研究的对象只有一种纯物质，即独立组分数Ｃ＝１，根据相律

Ｆ＝Ｃ－Ｐ＋２＝３－Ｐ
当Ｐｍｉｎ＝１时，Ｆｍａｘ＝２；Ｆｍｉｎ＝０时，Ｐｍａｘ＝３。可见，单元系统中平衡共存的相数最多为３；在三
相平衡共存时系统是无变量的（即Ｆ＝０）。因为系统中的相数最小值为１，所以单元系统自由
度数最大是２。

由于单元系统各相中，只有一种纯物质，组成是不变的，所以自由度数为２，表明两个独立
变量是温度和压力。如果把这两个变量确定下来，系统的状态就可以完全确定。因此，可以用
温度和压力作坐标的平面图（Ｔ～ｐ图）来表示单元系统的相图。由于相图上的每一个点都对
应着系统的某一个状态，因此相图上的每一个点亦称为状态点。

６．２．１　具有多晶转变的单元系统相图

图６．１２是具有多晶转变的某单元系统相图。每一种晶型在相图上都有它自己的相区，图
上也表示了若干划分这些相区的单变量平衡曲线和若干三相点。凡是稳定的相平衡在图上都
用实线表示，而虚线则表示介稳相平衡。

６．２．１．１　相图中点、线、区域的含意
（１）稳定的相平衡（实线）
该系统中的物质在固态时有两种晶型α和β，α晶型在较高的温度范围内稳定，称为高温

稳定型；β晶型在较低的温度范围内稳定，称为低温稳定型。此外，还有液相和气相，共有四
相。每一相都有各自的相区，因此，图６．１２中共有４个单相区ＦＣＤ是液相区，ＡＢＥ是β晶型
的相区，ＥＢＣＦ是α晶型的相区，在ＡＢＣＤ以下是气相的相区。在单相区内，相数Ｐ＝１，自由
度数Ｆ＝３－Ｐ＝２，即在各单相区范围内，温度和压力均可自由改变。

划分这些相区的曲线是两相平衡共存的单变量平衡曲线。在ＣＤ线上液相和气相两相平
衡共存，是液相的蒸发曲线；ＢＣ线上α晶型和气相两相平衡共存，是α晶型的升华曲线；ＡＢ
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图６．１２　具有多晶转变的单元系统相图

线上β晶型和气相两相平衡共存，是β晶型的升华曲
线；ＣＦ线上α晶型和液相两相平衡共存，是α晶型的
熔融曲线；在ＢＥ线上α晶型和β晶型两相平衡共存，
是两种晶型之间的多晶转变曲线。由于在这些线上是
两相平衡共存，Ｐ＝２，根据相律Ｆ＝３－Ｐ＝１，所以在线
上温度和压力两个变量中只有一个是独立可变的。

图６．１２中Ｂ和Ｃ 两点为三相平衡共存的点，是三
相点。在Ｂ点上平衡并存的是α晶型、β晶型和气相，
是多晶转变点；在Ｃ点上平衡共存的是α晶型、液相和
气相，是α晶型的熔点。由于在点上是三相平衡共存，

Ｐ＝３，则Ｆ＝０，故单元系统中的三相点是无变量点。即要维持三相平衡共存，必须严格保持
温度和压力不变，否则就会有相的消失。

（２）介稳的相平衡（虚线）
图６．１２中用虚线表示各介稳状态，ＦＣＧＨ 是过冷液体的介稳状态区，ＥＢＧＨ 是过热β的

晶型的介稳相区，ＥＢＫ 是过冷α晶型的介稳相区。各介稳相区是由介稳单变量曲线划分开
的。这些单变量平衡曲线中，ＢＫ 是过冷α晶型的升华曲线，ＢＧ是过热β晶型的升华曲线，

ＣＧ是过冷液相的蒸发曲线，ＧＨ 是过热β晶型的熔融曲线。Ｇ点是过热β晶型、过冷液相和
蒸气三相平衡共存的介稳的三相点，在这点上过热β晶型与过冷液相蒸气压相等，因此这点
实际是过热β晶型的熔点。

上述这些过热晶体、过冷晶体或过冷液体都是介稳相。当系统处于能从一个相转变为另
一相的条件下，由于某种原因（例如快速加热或快速冷却），这种转变并不发生而出现了延滞转
变的现象，从而使某一相在它稳定存在的范围之外并不转变成新条件下的稳定相而继续保持
了原有状态，这样的相称为介稳相。这里介稳包含了两方面的含意：一方面在新条件下的介稳
相只要适当控制条件可以长时间存在而不发生相变；另一方面，介稳相与相应条件下的稳定相
相比含有较高的能量，因此，它存在着自发转变成稳定相的趋势，而且这种转变是不可逆的。

６．２．１．２　相图的特点
通过对以上各条线、各个点的分析可以看出，在单元系统相图中：
（１）晶体的升华曲线（或延长线）与液体的蒸发曲线（或延长线）的交点是该晶体的熔点，

如Ｃ点是α晶型的熔点，Ｇ点是β晶型的熔点。
（２）两种晶型的升华曲线的交点是两种晶型的多晶转变点。如Ｂ点是α晶型和β晶型

的多晶转变点。
（３）在同一温度下，蒸气压低的相较稳定。如在同一温度下表示介稳平衡的虚线在表示

稳定平衡的实线上方，其蒸气压较高。
（４）交汇于三相点的三条平衡曲线互相之间的位置遵循下面两条准则：

① 每条曲线越过三相点的延长线必定在另外两条曲线之间。

② 同一温度时，在三相点附近比容差最大的两相之间的单变量曲线或其介稳延长线居中
间位置。

据此，对固液气的三相点来讲，只有两种排列方式，如图６．１３和图６．１４所示。第一种
情况（图６．１３），固体比容大于液体的比容（熔化时体积收缩）。所以液体和蒸汽的比容差最
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大。因此液体蒸发曲线或它的延长线必定是在另外两条曲线中间。在三相点附近作一等温线
（垂直于温度轴的线）就可以很清楚地看出这种结果。同样，第二种情况（图６．１４），固体比容
小于液体的比容（熔化时体积膨胀），其固体升华曲线处于另外两条曲线之间。其实这两个图
的主要区别在于固液平衡的熔融曲线ＯＣ 倾斜方向不同。图６．１４中ＯＣ线远离压力轴向右
倾斜，表示压力增大时熔点升高，大多数物质熔化时体积膨胀，因此属于这种情况，统称为硫型
物质；图６．１３中，ＯＣ线向左倾斜，表示熔点随压力增加而降低，冰、铋、镓、锗、三氯化铁等少
数物质属于这种情况，它们熔化时体积收缩，统称为水型物质。印刷用的铅字，可以用铅铋合
金浇铸，就是利用其凝固时的体积膨胀以充填铸模。图６．１３中三相点Ｏ代表固体能够存在
的最高温度，因为固液曲线是向低温方向倾斜。图６．１４中三相点Ｏ代表液相作为稳定相而
存在的最低温度。

图６．１３　固相比容大于液相比容时

两相平衡曲线相互位置

图６．１４　固相比容小于液相比容时

两相平衡曲线相互位置

关于两相平衡曲线的斜率可以应用热力学中克拉贝龙克劳修斯（ＣｌａｐｅｙｒｏｎＣｌａｕｓｉｕｓ）方
程式确定。克克方程式为：

ｄｐ
ｄＴ ＝

ΔＨ
Ｔ·ΔＶ

（６．４）

式中　Ｐ———压力；

　Ｔ———热力学温度；

　ΔＨ———相变热效应；

　ΔＶ———相变前后的体积变化。
根据此方程式来讨论一下升华、蒸发、熔融三条平衡曲线的斜率：

在升华的情况下，方程式右方都是正值（吸热为正，Ｖ气＞Ｖ固）；

在蒸发的情况下，方程式右方也都是正值（吸热为正，Ｖ气＞Ｖ液）；

对于同一物质来说肯定有ΔＨ升华＞ΔＨ蒸发，所以必有（ｄｐｄＴ
）升＞（ｄｐｄＴ

）蒸

在熔融的情况下ΔＶ 很小，所以斜率一定很大，于是有

ｄｐ
ｄＴ 熔

＞
ｄｐ
ｄＴ 升

＞
ｄｐ
ｄＴ 蒸

这就证明了平衡曲线位置排列规律。
用克克方程也可定量地解释冰为什么随压力升高而熔点下降。把方程改写为
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ｄＴ
ｄｐ ＝

Ｔ·ΔＶ
ΔＨ

这里ΔＶ＝Ｖ水－Ｖ冰，因为Ｖ冰＞Ｖ水，故ΔＶ＜０，所以ｄＴｄｐ＜０
。即若ｐ升高，则熔点Ｔ下降。

克克方程式适用于单元系统任何两相平衡，如液气平衡、固气平衡、固液平衡和多晶
转变平衡等。

６．２．１．３　可逆与不可逆多晶转变
多晶转变根据其进行的方向是否可逆，分为可逆的转变和不可逆的转变两种类型。可逆

转变又称为双向转变，不可逆转变称为单向转变。图６．１２所示的单元系统中，α晶型与β晶
型之间的转变就是可逆的，因为β晶型加热到转变温度会转变成α晶型；而高温稳定的α晶
型冷却到转变温度又会转变成β晶型。为便于分析，现将这种类型的相图表示于图６．１５中。

图６．１５中点１是过热的晶型Ⅰ的升华曲线与过冷的熔体蒸发曲线的交点，因此点１是晶
型Ⅰ的熔点，它所对应的温度为Ｔ１；点２是晶型Ⅱ的熔点，对应的温度为Ｔ２；点３是晶型Ⅰ和
晶型Ⅱ之间的多晶转变点，其温度为Ｔ３。忽略压力对熔点和转变点的影响，将晶型Ⅰ加热到

Ｔ３ 时，即转变成晶型Ⅱ；从高温冷却时，晶型Ⅱ又可在Ｔ３ 温度转变为晶型Ⅰ。若晶型Ⅰ转变
为晶型Ⅱ后再继续升高温度到Ｔ２以上时，晶相将消失而变为熔体。可用下式表示

晶型 幑幐Ⅰ 晶型 幑幐Ⅱ 熔体

　　这是由于在低于Ｔ３温度时，晶型Ⅰ是稳定的，晶型Ⅱ是介稳的；而当温度高于Ｔ３ 时，晶
型Ⅱ是稳定的，晶型Ⅰ是介稳的。根据热力学定律可知介稳的晶型要自发地转变成稳定的晶
型。因此晶型Ⅰ和晶型Ⅱ之间的转变是可逆的（双向的）。由图６．１５可以看出，这类相图的特
点是多晶转变的温度低于两种晶型的熔点。

ＳｉＯ２ 的各种变体之间的转变大部分属于这种类型。

图６．１５　具有可逆多晶转变的单元系统相图 图６．１６　具有不可逆多晶转变的单元系统相图

图６．１６是具有不可逆多晶转变物质的单元系统相图。图中点１是晶型Ⅰ的熔点，点２是
晶型Ⅱ的熔点，点３是晶型Ⅰ和晶型Ⅱ的升华曲线延长线的交点，是多晶转变点。然而这个三
相点实际是得不到的，因为晶体不能过热而超过其熔点，即没有超过熔点的过热态。

由于晶型Ⅱ的蒸气压不论在高温还是低温阶段都比晶型Ⅰ的蒸气压高，因此晶型Ⅱ处于
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介稳状态，随时都有向晶型Ⅰ转变的倾向。加热晶型Ⅰ到Ｔ１ 温度，晶相熔融成为熔体，熔体
冷却到Ｔ１ 温度又结晶成为晶型Ⅰ。要获得晶型Ⅱ，必须使熔体过冷，而不能直接加热晶型Ⅰ
得到。可用下式表示

即晶型Ⅰ和晶型Ⅱ之间的转变是不可逆的（单向的），晶型Ⅰ和熔体之间的转变才是可逆
的。从图６．１６可以看出，这类的相图有这样的特点：多晶转变的温度高于两种晶型的熔点。

虽然系统处于介稳状态时具有的能量比较高，有自发地降低自身的能量向稳定态转变的
倾向，但实践证明，这种转变过程有时不是直接完成的，它先要依次经过中间的介稳状态，最后
才变为在该温度下的稳定状态，这个规律称为阶段转变定律。例如：在图６．１６中选择某一个
任意的温度Ｔｘ，在此温度时，真正稳定的应该是具有最小蒸气压的晶型Ⅰ，但是，在Ｔｘ 温度结
晶时，并不是从过冷液体中直接结晶出晶型Ⅰ，而是先结晶出处于介稳状态的晶型Ⅱ，最后才
由晶型Ⅱ转变成相同温度下的稳定晶型Ⅰ。如果晶型Ⅱ变成晶型Ⅰ的转变速度很快，则立即
形成真正稳定的晶型Ⅰ；反之，如果晶型Ⅱ变成晶型Ⅰ的转变速度很慢，则晶型Ⅱ来不及在冷
却速度很快的过程中转变成晶型Ⅰ而被过冷，并在常温下保持在介稳状态。这也就是在硅砖
中常含有鳞石英和方石英等介稳相，在硅酸盐水泥熟料中含有βＣ２Ｓ的原因。

６．２．２　单元系统专业相图

６．２．２．１　ＳｉＯ２ 系统相图
二氧化硅（ＳｉＯ２）是具有多晶转变的典型氧化物，在自然界分布极广。它的存在形态很多，

以原生状态存在的有水晶、脉石英、玛瑙，以次生状态存在的则有砂岩、蛋白石、玉髓、燧石等。
此外，尚有变质作用的产物如石英岩等。

ＳｉＯ２在工业上应用极为广泛。石英砂是玻璃、陶瓷、耐火材料工业的基本原料，特别是在
熔制玻璃和生产硅质耐火材料中用量更大。石英玻璃可做光学仪器，也可做耐高温、化学稳定
性良好的石英坩埚。以鳞石英为主晶相的硅砖是一种重要的耐高温材料，用于冶金和玻璃工
业。β石英可做压电晶体用在各种换能器上，而透明的水晶可用来制造紫外光谱仪棱镜、补色
器、压电元件等。正因为其用途广泛，所以ＳｉＯ２ 的单元相图是一个被仔细研究过的比较成熟
的一个相图，它对上述各种材料的制备和使用有着重要的指导作用。

（１）ＳｉＯ２ 的多晶转变
二氧化硅ＳｉＯ２ 的一个最重要的性质，就是它具有复杂的多晶转变。实验证明，在常压和

有矿化剂（或杂质）存在条件下，二氧化硅（ＳｉＯ２）有７种晶型，可分为３个系列，即石英、鳞石英
和方石英系列。每个系列中又有高温型变体和低温型变体，即α、β石英，α、β、γ鳞石英，α、β
方石英。各ＳｉＯ２ 变体间的转变关系如下，箭头的虚、实线与图６．１７的单变量平衡曲线相对
应：

·６５２· ６　相平衡和相图



　　根据多晶转变的速度和转变时晶体结构发生变化的不同，可以将ＳｉＯ２变体之间的转变分
成两类：

① 一级变体间的转变
不同系列如石英、鳞石英、方石英和熔体之间的相互转变，这种转变是各高温型态的相互

转变。由于各变体的结构差别显著，故转变时要破坏原有结构，形成新的结构，即发生重建性
的转变，转变速度非常缓慢。此外，这种转变通常是由晶体的表面开始逐渐向内部进行的。因
此，必须在转变温度下，保持相当长的时间才能实现这种转变。要使转变加快，必须加入矿化
剂。

由于这类转变速度缓慢，所以高温型的ＳｉＯ２变体，经常以介稳状态在常温下存在，而不发
生转变。

② 二级变体间的转变
为同系列中的α、β、γ形态之间的转变，也称高低温型转变。各变体在结构上差别不大，转

变时不必打开结合键，只是原子的位置发生位移和  Ｓｉ Ｏ Ｓｉ键角稍有变化，即发生位移性
转变，转变速度迅速，而且是可逆的；转变在一个确定的温度下，于全部晶体内发生。

必须指出，根据精确的测定表明，位移性转变的突变点并不存在，观察到的常是一种持续
的转变，而且是在较低的温度下已开始转化。加热时和冷却时的转变情况也有差别，存在滞后
现象，即加热时的转变结束温度比冷却时的转变开始温度稍高些。这些情况是因为晶体结构
中存在缺陷而造成的。每一转变，先形成晶核，缺陷对形成晶核是有利的，它降低了转变温度。
由于低温到高温和高温到低温两种转变的晶核形成情况有差别，所以才形成滞后现象。晶体
原有缺陷程度较大时，晶核形成的阻力较小，因而上述滞后宽度的差别也较小。转化温度范围
则是由粉末中不同颗粒的转变情况不同而引起的。因此，随着结构完整程度的提高，转变温度
也升高，转变温度范围缩小，但滞后宽度增大。

物质在发生多晶转变时，由于其内部结构发生了变化．，所以必然伴随着体积的变化。对
于ＳｉＯ２ 这种效应尤为显著，这在硅酸盐材料制造使用过程中需特别注意。表６．１列出了

ＳｉＯ２ 多晶转变时体积变化的理论计算值，（＋）值表示膨胀，（－）值表示收缩。从表６．１看出
两种类型的多晶转变中，一级变体间的转变以α →石英 α鳞石英时体积变化最大；二级变体间
的转变以方石英变体间体积变化最大，而鳞石英变体间的变化最小。但须指出，重建性的转变
体积变化虽大，但由于转变速度缓慢，时间长，所以在实际生产中的正常加热或冷却速度下，体
系温度变化速度快于多晶转变速度，因此往往转变来不及发生就偏离转变温度，致使体积效应
不明显或者根本不存在，因而对制品不会产生破坏作用。但是发生位移性转变的体积变化虽
小，但由于转变速度快，时间短，在实际生产中，转变速度快于体系温度变化速度，这样多晶转
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变体积效应比较突出，对制品会产生破坏作用。例如在升温和降温过程中控制不当，往往使制
品开裂，成为影响制品质量或影响窑炉寿命的重要因素。

表６．１　ＳｉＯ２ 多晶转变时的体积变化理论计算值

一级变体间的转变
计算采取

的温度（℃）

在该温度下转变

时体积效应（％）

二级变体间

的转变

计算采取

的温度（℃）

在该温度下转变时

的体积效应（％）

α →石英 α鳞石英 １０００ ＋１６．０ β →石英 α石英 ５７３ ＋０．８２

α →石英 α方石英 １０００ ＋１５．４ γ →鳞石英 β鳞石英 １１７ ＋０．２

α →石英 石英玻璃 １０００ ＋１５．５ β →鳞石英 α鳞石英 １６３ ＋０．２

→石英玻璃 α方石英 １０００ －０．９ β →方石英 α方石英 １５０ ＋２．８

近年来，随着高压实验技术的进步又相继发现了新的二氧化硅变体，如杰石英（Ｋｅａｔｉｔｅ）、
柯石英（Ｃｏｅｓｉｔｅ）和超石英（Ｓｔｉｓｈｏｖｉｔｅ）等。它们是以发现者的名字来命名的，在一定的温度和
压力下可以互相转变。因此，ＳｉＯ２系统是具有复杂多晶转变的单元系统。

下面主要介绍常压下有矿化剂存在时ＳｉＯ２系统的相平衡。
（２）ＳｉＯ２ 的相平衡
芬奈（Ｆｅｎｎｅｒ）研究了ＳｉＯ２各变体间的相互转变情况，并作出了ＳｉＯ２ 的相图。芬奈是在

长时间地加热细粉碎的石英，并且加有矿化剂钨酸钠 Ｎａ２ＷＯ４·Ｈ２Ｏ的情况下对ＳｉＯ２ 进行
相平衡研究的。

芬奈给出的 ＳｉＯ２ 系统相图如图６．１７所示。斯契克（Ｈ．Ｌ．Ｓｃｈｉｃｋ）估计 ＳｉＯ２ 在

１０１．３２５ｋＰａ的空气中，１７２７℃时的分压为０．１０１３２５Ｐａ，３３２７℃时才达到１０１．３２５ｋＰａ。说明

ＳｉＯ２ 蒸气压极小，所以图中的纵轴不表示实际压力数值，画出来的曲线仅表示在温度变化时
压力变化的趋势。此外，只在有微量杂离子存在时才形成鳞石英，也就是说，纯ＳｉＯ２多晶转变
时，没有转变成鳞石英的过程。对于纯ＳｉＯ２系统石英方石英的转变温度是１０２５℃。

图６．１７　ＳｉＯ２ 相图

由ＳｉＯ２ 相图可见，忽略压力的影响，在５７３℃以下，只有β石英是热力学稳定的变体，这
说明在自然界或在低温时最常见的是β石英。当温度达到５７３℃时，β石英很快地转变为α
石英。α石英继续加热到８７０℃应转变为α鳞石英，但因这一类转变速度较慢，当加热速度较
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快时，就可能过热，到１６００℃时熔融。如果加热速度慢，使在平衡条件下转变，α石英就转变
为α鳞石英，且稳定的温度一直可达到１４７０℃。同样，按平衡条件α鳞石英在１４７０℃将转变
为α方石英，否则也将过热，在１６７０℃熔融。不论是α鳞石英，还是α方石英，当冷却速度不
够慢时，都将按不平衡条件转化为它们自身的低温形态，这些低温形态（β鳞石英、γ鳞石英、

β方石英）虽处于介稳状态，但由于它们转变为稳定状态的速度极慢，因此仍能长期保持自己
的形态。

ＳｉＯ２ 的实际多晶转变过程并不完全遵循ＳｉＯ２相图中的变化。例如制造硅砖时，β石英在
加热过程中，并不按顺序地依次变为α石英，α鳞石英，再转变为α方石英，而是在１２００～
１３５０℃时，直接从α石英转变为方石英的中间介稳状态（称偏方石英）。特别是不加矿化剂时，

α石英先转变为偏方石英，后变为α方石英。只有在矿化剂存在时，进一步加热至１４００～
１４７０℃时，介稳的方石英才转变为α鳞石英，然后在１４７０℃以上再转变为α方石英。这种实
际转变过程与相图的偏差，是由于α石英变为α鳞石英的速度很慢引起的。从结晶化学观点
来看，则可以从ＳｉＯ２ 各变体的结构特点得到解释。由于石英与方石英的结构较之石英与鳞石
英的结构更为相似，所以石英转变为方石英时不需要硅氧四面体围绕对称轴对着另一个四面
体回转，而为了获得鳞石英的结构，这种回转则是必需的。显然，前一种转变速度要快得多。
因此，在ＳｉＯ２ 的实际多晶转变过程中有偏方石英产生。由此可知，相图中的规律是从热力学
平衡角度来推导和考虑问题的，它只考虑转变过程的方向和限度，而不考虑过程的动力学速度
问题，在实际转变过程上的差异正是由此引起的，这在应用相图时必须注意。

（３）ＳｉＯ２ 相图的实际应用

① 硅质耐火材料的制备

ＳｉＯ２相图在实际生产上有着重要的实用意义，硅质耐火材料的生产和使用就是一例。硅
砖是由９７％～９８％天然石英或砂岩与２％～３％的ＣａＯ，分别粉碎成一定颗粒级配，混合成型，
经高温烧成。根据相图和表６．１所列ＳｉＯ２ 多晶转变时的体积变化可知，在各ＳｉＯ２ 变体的高
低温型的转变中，方石英之间的体积变化最为剧烈（２．８％），石英次之（０．８２％），而鳞石英之间
的体积变化最微弱（０．２％）。因此，为了获得稳定的致密硅砖制品，就希望硅砖中应有尽可能
多的鳞石英，而方石英晶体越少越好。这也就是硅砖烧成过程的实质所在。因此，根据ＳｉＯ２
相图可以确定为此目的所必需的合理烧成温度和烧成制度（升温和冷却曲线）。例如为了防止
制品“爆裂”，在接近β石英转变为α石英的温度范围（５７３℃）和α石英转变为介稳的偏方石
英的温度范围（１２００～１３５０℃）等，必须谨慎控制升温和降温速度。此外，为了缓冲由于α石英
转变为偏方石英时所伴随的巨大体积效应所产生的应力，故在硅砖生产上往往加入少量矿化
剂（杂质），如Ｆｅ、Ｍｎ、Ｃａ的氧化物，使之在１０００℃左右先产生一定量的液相（５％～７％），以促
进α石英转变为α鳞石英。铁的氧化物之所以能促进石英的转化，是因为方石英在易熔的铁
硅酸盐中的溶解度比鳞石英的大，所以在硅砖烧成过程中石英和方石英不断溶解，而鳞石英不
断从液相中析出。

硅砖常用作冶金炉、玻璃或陶瓷窑炉的窑顶或胸墙的砌筑材料，尽管在硅砖生产中采取了
各种措施促使鳞石英的生成，但硅砖中总还会残存一部分方石英。由于残留方石英的多晶转
变，常会引起窑炉砌砖炸裂。因此，在使用有硅质耐火材料砌筑的新窑点火时，应根据ＳｉＯ２相
图来制定合理的烘炉升温制度，以防止砌砖炸裂。

综上所述，根据ＳｉＯ２相图，对硅质耐火材料的制备和使用可得出如下几条原则：
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（ａ）根据降温和升温时的体积变化，选定以鳞石英为主晶相，烧成温度在８７０～１４７０℃之
间选择一恰当温度，一般取中间偏高，并应有较长的保温期和加矿化剂以保证充分鳞石英化。

（ｂ）烧成之后降温可以加快，使其按α →鳞石英 β →鳞石英 γ鳞石英变化。
（ｃ）在使用时，烤窑过程中应在１２０℃、１６３℃、２３０℃、５７３℃均有所注意，要缓慢进行。在

５７３℃以后可加快升温速度。
（ｄ）该种材料在８７０～１４７０℃温度范围内使用较为适宜。

② 对压电材料制备的指导作用
在３２个点群中，凡是具有对称中心的没有压电性，而没有对称中心的有压电性。通过Ｘ

射线结构分析得知α方石英的点群是Ｏｈ＝ｍ３ｍ（即３Ｌ４４Ｌ３６６Ｌ２９ＰＣ）。β石英的点群是Ｄ３＝３２
（即Ｌ３３Ｌ２）。显然，α方石英有对称中心，而β石英没有对称中心，因而β石英具有压电性。

图６．１８　水热合成法制备ＳｉＯ２
单晶装置示意图

制备ＳｉＯ２单晶，一种方法是采用恰克洛斯基法（即提拉
法）。该方法是将ＳｉＯ２ 熔融，在１７１３℃附近提拉籽晶，根据相
图，这样得到的必是α方石英。如果按一般冷却速度降温，得
到的最后产物是β方石英。虽然β方石英的点群符号是Ｄ２＝
２２２（即３Ｌ２），应具有压电性，但由于α方石英到β方石英的转
变过程伴随有较大的体积变化（ΔＶ＝２．８％），在降温过程必然
很容易开裂。而且从相图看到β方石英在室温下毕竟是一种
亚稳相，从热力学的角度看它最终是要转变为最稳定的相———

β石英的。所以从各方面考虑，不采用恰克洛斯基方法来制备
单晶，而是利用水热合成的方法直接培养β石英。水热合成法
示意图如图６．１８，将石英的籽晶挂在高压釜上端保持温度在

３８０℃左右，底部是无定形二氧化硅石英碎块，保持温度在

４００℃左右。整个高压釜内压力是４０５３０ｋＰａ并充有稀 ＮａＨ
ＣＯ３溶液。由于底部温度高又是无定形二氧化硅，所以溶解度大，这些溶解了的ＳｉＯ２ 随着上
下温差所造成的热对流上升到上部，在上部由于温度低，溶解度减少出现过饱和，于是在籽晶
周围生长，长大成一块大的ＳｉＯ２单晶。由于温度是在５７３℃以下进行（虽然压力是４０５３０ｋＰａ，
但α石英和β石英的转变曲线几乎是直立的，而且是向高温方向偏斜），所以生长出的单晶一
定是β石英，具有良好压电性能并且是常温下热力学最稳定的相。

６．２．２．２　Ｃ２Ｓ系统相图
硅酸二钙（２ＣａＯ·ＳｉＯ２，缩写为Ｃ２Ｓ）是硅酸盐水泥熟料中重要的矿物组成之一，其多晶

转变对水泥生产具有重要的指导意义。同时在碱性矿渣及石灰质耐火材料中都含有大量的

Ｃ２Ｓ。过去一般认为Ｃ２Ｓ有四种晶型αＣ２Ｓ、α′Ｃ２Ｓ、βＣ２Ｓ、γＣ２Ｓ，后来发现α′Ｃ２Ｓ有高温（αＨ
′Ｃ２Ｓ）和低温（αＬ′Ｃ２Ｓ）两种晶型，其相互转变温度约为１１６０℃，故Ｃ２Ｓ有α、αＨ′、αＬ′、β和γ五种
晶型。常温下的稳定相是γＣ２Ｓ，介稳相是βＣ２Ｓ。Ｃ２Ｓ的各种晶型之间的转变关系如下：

可以看出，加热时多晶转变的顺序是：γＣ２ →Ｓ αＬ′Ｃ２ →Ｓ αＨ′Ｃ２ →Ｓ αＣ２Ｓ。但冷却时多晶
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转变的顺序是αＣ２ →Ｓ αＨ′Ｃ２ →Ｓ αＬ′Ｃ２ →Ｓ βＣ２ →Ｓ γＣ２Ｓ。αＬ′Ｃ２Ｓ平衡冷却时在７２５℃可以
转变为γＣ２Ｓ。但通常是过冷到６７０℃左右转变为βＣ２Ｓ。这是由于αＬ′Ｃ２Ｓ与βＣ２Ｓ在结构
和性质上非常相近，转变更容易，而αＬ′Ｃ２Ｓ与γＣ２Ｓ则相差较大的缘故（见表６．２）。

表６．２　αＬ′Ｃ２Ｓ、βＣ２Ｓ、γＣ２Ｓ结构及特性

晶　　型 结构类型 单位晶胞轴长 Ｘ射线特征谱线 密度（ｇ／ｃｍ３） Ｎ０ Ｎｐ

αＬ′Ｃ２Ｓ
与低温型Ｋ２ＳＯ４

结构相似（略有变形）

ａ＝１８．８０

ｂ＝１１．０７

ｃ＝６．８５

ｄ＝２．７８，２．７６，２．７２ ３．１４ １．７３７① １．７１５①

βＣ２Ｓ
与低温型Ｋ２ＳＯ４

结构相似（略有变形）

ａ＝９．２８

ｂ＝５．４８

ｃ＝６．７６

ｄ＝２．７７８，２．７４０，２．６０７ ３．２０ １．７３５ １．７１７

γＣ２Ｓ 橄榄石结构

ａ＝５．０９１

ｂ＝６．７８２

ｃ＝１１．３７１

ｄ＝３．００２，２．７２８，１．９２８ ２．９４ １．６５４ １．６４２

① 此处为α′Ｃ２Ｓ（未区别αＬ′和αＨ′）

表中单位晶胞轴长，αＬ′Ｃ２Ｓ与βＣ２Ｓ的ｃ轴相近，ａ轴与ａ轴、ｂ轴与ｂ轴接近为倍数关
系，而αＬ′Ｃ２Ｓ与γＣ２Ｓ相差较大。Ｘ射线特征谱线（列出衍射最强的三根）的ｄ值αＬ′Ｃ２Ｓ与β
Ｃ２Ｓ较接近，而与γＣ２Ｓ相差较大。ｄ值相差较大，晶面指数不同，说明晶体（结构）形状不
同。另外，结构类型和比重、光学指数Ｎｇ、Ｎｐ，其αＬ′Ｃ２Ｓ与βＣ２Ｓ相同或相近，而αＬ′Ｃ２Ｓ与

γＣ２Ｓ不同或相差较大。
从上述可知，结构和性质方面αＬ′Ｃ２Ｓ与βＣ２Ｓ非常相近，而αＬ′Ｃ２Ｓ与γＣ２Ｓ相差较大，

所以αＬ′Ｃ２Ｓ常常转变为βＣ２Ｓ。

βＣ２Ｓ的能量高于γＣ２Ｓ，处于介稳状态，有自发转变成γＣ２Ｓ的趋势，转变从５２５℃开始，
这一转变是不可逆的。

图６．１９给出Ｃ２Ｓ系统相图，图中α′Ｃ２Ｓ未分高、低温型。

图６．１９　Ｃ２Ｓ系统相图

在水泥熟料中希望Ｃ２Ｓ是以β晶型存在的，而且
要防止介稳的βＣ２Ｓ向稳定的γＣ２Ｓ转化。这是因
为βＣ２Ｓ具有胶凝性质，而γＣ２Ｓ没有胶凝性。此
外，βＣ２Ｓ向γＣ２Ｓ转化时，发生体积膨胀（约增大

９％）使Ｃ２Ｓ晶体粉碎，在生产上出现水泥熟料粉化，
水泥熟料中如果发生这一转变，水泥质量就会下降。
为了防止这种转变，在烧制硅酸盐水泥熟料时，必须
采用急冷工艺，使βＣ２Ｓ来不及转变为γＣ２Ｓ，以

βＣ２Ｓ型过冷的介稳状态存在下来。也可以采用加入
少量稳定剂（如：Ｐ２Ｏ５、Ｃｒ２Ｏ３、Ｖ２Ｏ５、ＢａＯ、Ｍｎ２Ｏ３等）
的方法。稳定剂能溶入βＣ２Ｓ的晶格内，与βＣ２Ｓ形
成固溶体，使其晶格稳定，防止βＣ２Ｓ转变成γＣ２Ｓ，
并在常温下长期存在。
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　　６．２．２．３　ＺｒＯ２ 系统相图

ＺｒＯ２ 在现代科学技术中的应用愈来愈广泛，归纳起来主要是以下三方面：第一，是最耐高
温的氧化物之一。熔点达到２６８０℃，具有良好的热化学稳定性，可做超高温耐火材料制作熔
炼某些金属（如钾、钠、铝、铁等）的坩埚；第二，二氧化锆作为一种高温固体电解质可用来做氧
敏传感器，利用其高温导电性能还可做高温发热元件；第三，利用ＺｒＯ２作为原料，可以生产无
线电陶瓷，在高温结构陶瓷中使用适当可起到增韧作用。

ＺｒＯ２ 的相图如图６．２０所示，有三种晶型，常温下稳定的为单斜ＺｒＯ２，高温稳定的为立方

ＺｒＯ２，它们之间的多晶转变如下：

单斜ＺｒＯ２
１２００℃
幑 幐帯帯１０００℃

四方ＺｒＯ２幑 幐帯帯
２３７０℃

立方ＺｒＯ２

图６．２０　ＺｒＯ２ 系统相图 图６．２１　ＺｒＯ２ 的热膨胀曲线

图６．２１为ＺｒＯ２ 的热膨胀曲线图，由图可见，当温度升高到近１２００℃时，单斜多晶转变成
四方晶型（转变温度受到ＺｒＯ２中杂质的影响），并伴有５％的体积收缩和５９３６Ｊ／ｍｏｌ的吸热效
应。这个过程不但是可逆的，而且转变速度很快。从图６．２１的热膨胀曲线及图６．５的差热曲
线也可以发现在加热过程中，由单斜转变成四方ＺｒＯ２ 的温度（～１２００℃）和冷却过程中，后者
可逆地转化成前者的温度（～１０００℃）并不一致。也就是说，出现了多晶转变中常见的滞后现
象。

由于ＺｒＯ２ 晶型转化伴有较大的体积变化，因此在加热或冷却纯ＺｒＯ２ 制品过程中会引起
开裂，这样就限制了直接使用二氧化锆ＺｒＯ２ 的范围。为了抑制其晶型转化，不使制品开裂，
必须向ＺｒＯ２ 中添加外加物，使其稳定成立方晶型ＺｒＯ２（固溶体）。外加物通常都选择氧化物，
例如ＣａＯ、ＭｇＯ、Ｙ２Ｏ３、Ｌａ２Ｏ３、ＣｅＯ２ 和 ＴｈＯ２ 等，应用最广的为 ＣａＯ和 Ｙ２Ｏ３。在纯ＺｒＯ２
（ＺｒＯ２ 含量＞９９％）中加入６％～８％ＣａＯ或１５％Ｙ２Ｏ３，就可使ＺｒＯ２ 完全稳定成立方ＺｒＯ２
（称为完全稳定ＺｒＯ２），不再出现单斜ＺｒＯ２，因而也就有效地防止了制品出现开裂的现象。

近年来的研究发现，ＺｒＯ２晶型变化所伴随的体积变化还有可以利用的一面。目前在文献
中经常提到的部分稳定二氧化锆材料（ＰａｒｔｉａｌｌｙＳｔａｂｉｌｉｚｅｄＺｉｒｃｏｎｉａ，简称ＰＳＺ）就是利用ＺｒＯ２
的部分相变来起到增韧的作用。这种ＰＳＺ材料制作方法简述如下：通过添加ＣａＯ和Ｙ２Ｏ３在
高温下合成稳定的立方晶ＺｒＯ２。然后，在四方晶稳定的温度范围内进行热处理，析出微细的
四方晶，形成立方晶与四方晶两相混合的陶瓷即所谓部分稳定立方晶材料。这种材料的增韧
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机理是：含有部分四方相ＺｒＯ２的陶瓷在受到外力作用时微裂纹尖端附近产生张应力，松弛了
四方相ＺｒＯ２ 所受的压应力，微裂纹表面有一层四方相转变到单斜相。由于相变而产生５％左
右体积膨胀和剪切应变均导致压应力，不仅抵消外力所造成的张应力而且阻止进一步相变，相
变时，裂缝尖端能量被吸收，这能量是裂纹继续扩展所需要的能量，使得裂纹不能再扩展到前
方的压应力区，裂纹的扩展便停止，从而提高了陶瓷的断裂韧性和强度。

６．２．２．４　金刚石相图
石墨和金刚石都是碳的不同变体。金刚石是自然界最硬的物质，广泛应用于研磨、抛光、

切割、钻探等行业。因此金刚石和冶金、煤灰、石油、机械、光学仪器、玻璃陶瓷、电子工业和空
间技术等的发展都有紧密的关系。天然金刚石资源很少，开采也有限，只有在人造金刚石出现
后，金刚石才得到广泛的应用。图６．２２是Ｃ在高温高压下的相平衡图。从相图可以看出稳
定金刚石要采用高温高压技术由石墨转变获得。如果有金属催化剂（如钴），可以大大加速这
种转变。

图６．２２　高温高压下Ｃ的相图 图６．２３　硫的相图

６．２．２．５　硫的相图
硫有两种变体：正交硫和单斜硫。在普通温度下硫的相平衡图如图６．２３所示，分为４个

相区即正交硫、单斜硫、硫蒸汽和液态硫。在这些相区中Ｐ＝１，Ｃ＝１，Ｆ＝２。两相平衡线ＡＯ、

ＯＢ、ＢＥ、ＯＣ、ＢＣ和ＣＤ 上，Ｐ＝２，Ｃ＝１，Ｆ＝１。压力和温度两因素中只要一个因素确定了，另
一个因素则随之固定。虚线为介稳两相平衡线。

Ｏ、Ｂ、Ｃ为三相平衡点，Ｆ＝０。ｂ是正交硫、液态硫和蒸汽的介稳三相点，在这点上正交硫
和液态硫都处于介稳态，其蒸汽压比单斜硫蒸汽压高。ｂ点是正交硫的亚稳熔点比稳定晶型
的熔点低。图６．２３中各点的温度为：Ｏ 点９５．５℃，Ｂ 点１２０℃，ｂ点１１５℃，Ｃ 点１５１℃
（１３０．５０６ＭＰａ）。

６．３　二 元 系 统

二元系统是含有二个组元（Ｃ＝２）的系统，如ＣａＯＳｉＯ２ 系统，Ｎａ２ＯＳｉＯ２系统等。根据相
律Ｆ＝Ｃ－Ｐ＋２＝４－Ｐ，由于所讨论的系统至少应有一个相，所以系统最大自由度数为３，即
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独立变量除温度、压力外，还要考虑组元的浓度。对于三个变量的系统，必须用三个坐标的立
体模型来表示。但是，在通常情况下，对于凝聚系统可以不考虑压力的改变对系统相平衡的影
响，此时相律可用Ｆ＝Ｃ－Ｐ＋１表示。

在后面所要讨论的二元、三元、四元系统，如果没做特别说明都是指凝聚系统。对于二元
凝聚系统，Ｃ＝２，相律为

Ｆ＝Ｃ－Ｐ＋１＝３－Ｐ
当Ｐｍｉｎ＝１时，Ｆｍａｘ＝２；当Ｆｍｉｎ＝０时，Ｐｍａｘ＝３。可见，在二元凝聚系统中平衡共存的相数最多
为３，最大自由度数为２。这两个自由度就是指温度（Ｔ）和两组元中任一组元的浓度（ｘ）。因
此二元凝聚系统相图仍然可以用平面图来表示，即以温度组成图表示。

６．３．１　二元系统相图的表示方法及杠杆规则

６．３．１．１　相图表示方法
二元系统相图中横坐标表示系统的组成，因此又称为组成轴。纵坐标表示温度，又称为温

度轴。组成轴的两个端点分别表示两个纯组元，中间任意一点都表示由这两个组元组成的一
个二元系统。假设二元系统由ＡＢ两组元构成，则两个端点Ａ和Ｂ 分别表示纯Ａ 和纯Ｂ。组
成轴分为１００等份，从Ａ 点到Ｂ 点，Ｂ的含量由０％增加到１００％，Ａ 的含量由１００％减少到

０％；从Ｂ点到Ａ 点则相反，Ｂ的含量由１００％减少到０％，Ａ的含量由０％增加到１００％（见图

６．２４）。ＡＢ之间的任意点都是由ＡＢ 组成的二元系统，如图中的ｍ 点是由３０％的Ａ和７０％
的Ｂ组成的二元系统。在相图中组成可以用质量百分数表示，也可以用摩尔百分数或摩尔分
数表示，其图形有明显差别，应加以注意。

相图中的任意一点既代表一定的组成又代表系统所处的温度，如Ｍ 点表示组成为３０％
的Ａ和７０％的Ｂ的系统处于Ｔ１温度。由于在二元凝聚系统中温度和组成一定，系统的状态
就确定了，所以相图中的每一点都和系统的一个状态相对应，即为状态点。

图６．２４　二元系统的温度组成坐标图 图６．２５　杠杆规则示意图

６．３．１．２　杠杆规则
杠杆规则是相图分析中一个重要的规则，它可以计算在一定条件下，系统中平衡各相间的

数量关系。
假设由Ａ和Ｂ 组成的原始混合物（或熔体）的组成为Ｍ，在某一温度下，此混合物分成两

个新相，两相的组成分别为Ｍ１和Ｍ２（见图６．２５）。若组成为Ｍ 的原始混合物含Ｂ 为ｂ％，总

质量为Ｇ；新相Ｍ１ 含Ｂ为ｂ１％，质量为Ｇ１；新相Ｍ２含Ｂ为ｂ２％，质量为Ｇ２。因为分解前后

·４６２· ６　相平衡和相图



的总量不变，所以

Ｇ＝Ｇ１＋Ｇ２ （６．５）

　　原始混合物中Ｂ的质量为Ｇ·ｂ％，新相Ｍ１中Ｂ的质量为Ｇ１·ｂ１％，新相Ｍ２ 中Ｂ的质
量为Ｇ２·ｂ２％。所以：

Ｇｂ％ ＝Ｇ１ｂ１％＋Ｇ２ｂ２％
　　将式（６．５）代入，得

（Ｇ１＋Ｇ２）ｂ％ ＝Ｇ１ｂ１％＋Ｇ２ｂ２％
Ｇ１（ｂ－ｂ１）＝Ｇ２（ｂ２－ｂ）

Ｇ１
Ｇ２ ＝

ｂ２－ｂ
ｂ－ｂ１

（６．６）

　　由图６．２５可知：ｂ２－ｂ＝ＭＭ２，ｂ－ｂ１＝ＭＭ１，所以

Ｇ１
Ｇ２ ＝

ＭＭ２

ＭＭ１
（６．７）

　　两个新相Ｍ１ 和Ｍ２在系统中的含量则为

Ｇ１
Ｇ ＝

ＭＭ２

Ｍ１Ｍ２
（６．８）

Ｇ２
Ｇ ＝

ＭＭ１

Ｍ１Ｍ２
（６．９）

图６．２６　杠杆示意图

　　式（６．９）表明：如果一个相分解为两个相，则生成的两个相
的数量与原始相的组成点到两个新生相的组成点之间线段成反

比。此关系式与力学上的杠杆很相似，如图６．２６所示，Ｍ 点相
当于杠杆的支点，Ｍ１ 和 Ｍ２ 则相当于两个力点，因此称为杠杆
规则。可以看出，系统中平衡共存的两相的含量与两相状态点
到系统总状态点的距离成反比。即含量愈多的相，其状态点到
系统总状态点的距离愈近。使用杠杆规则的关键是要分清系统的总状态点，成平衡的两相的
状态点，找准在某一温度下，它们各自在相图中的位置。

　　６．３．２　二元系统相图的基本类型

６．３．２．１　具有一个低共熔点的二元系统相图
这类系统的特点是：两个组元在液态时能以任意比例互溶，形成单相溶液；固相完全不互

溶，两个组元各自从液相分别结晶；组元间不生成化合物。这种相图是最简单的二元系统相图。
图６．２７是最简单的（具有一个低共熔点的）二元系统相图。铝方柱石，即铝黄长石

（２ＣａＯ·Ａｌ２Ｏ３·ＳｉＯ２）钙长石（ＣａＯ·Ａｌ２Ｏ３·２ＳｉＯ２）系统相图就是属于这种类型。
（１）相图分析
图６．２７示出一个最简单的二元系统相图。图中的ａ点是纯组元Ａ 的熔点，ｂ点是纯组元

Ｂ 的熔点。ａＥ线是组成不同的高温熔体在冷却过程中开始析出Ａ 晶相的温度的连线，在这
条线上液相和Ａ晶相两相平衡共存。ｂＥ线是不同组成的高温熔体冷却过程中开始析出Ｂ 晶
相的温度的连线，线上液相和Ｂ晶相两相平衡共存。ａＥ线、ｂＥ线都称之液相线，分别表示不
同温度下的固相Ａ、Ｂ和相应的液相之间的平衡，实际上也可以理解为由于第二组元加入而使
熔点（或凝固点）变化的曲线。根据相律，在液相线上Ｐ＝２，Ｆ＝１。通过Ｅ点的水平线ＧＨ 称
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图６．２７　具有一个低共熔点的

二元系统相图

为固相线，是不同组成的熔体结晶结束温度的连线。两条液
相线和固相线把整个相图分为四个相区：液相线以上的区域
是液相的单相区，用Ｌ表示，在单相区内Ｐ＝１，Ｆ＝２。液相
线和固相线之间的两个相区ａＥＧ和ｂＥＨ 分别为Ａ 晶相和液
相平衡共存（Ｌ＋Ａ）以及Ｂ晶相和液相平衡共存（Ｌ＋Ｂ）的二
相区，在该两区域内的液相组成可用结线（等温线）与对应曲
线的交点决定。图６．２７中的ＦＤ线表示温度在ＴＤ 时的Ａ 晶
相与该温度下组成为Ｄ 的液相平衡。固相线以下的区域是

Ａ晶相和Ｂ 晶相平衡共存（Ａ＋Ｂ）的相区。在两相平衡共存
的相区内Ｐ＝２，Ｆ＝１。两条液相线与固相线的交点Ｅ称为
低共熔点。在这点上组成为Ｅ的液相与Ａ 晶相、Ｂ晶相三相
平衡共存，其平衡关系为Ｌ 幑幐Ｅ Ａ＋Ｂ。就是说，冷却时液相

在Ｅ点，按Ｅ点的Ａ、Ｂ比例同时析出Ａ 晶相和Ｂ 晶相；加热时按Ｅ点的Ａ、Ｂ比例，Ａ晶相和

Ｂ晶相共同熔融成为Ｅ 的液相。这是系统加热时熔融成液相的最低温度，称为低共熔点，在
该点析出的固体混合物称为低共熔混合物。在Ｅ点相数Ｐ＝３，自由度数Ｆ＝０，表示系统的温
度和液相的组成都不能变，故Ｅ点是二元无变量点。在此点，当系统被加热或冷却时，只是引
起液相对固相的比例量的增加或减少，温度和组成没有变化。

（２）熔体的冷却析晶过程
所谓熔体的冷却析晶过程是指将一定组成的二元混合物加热熔化后再将其平衡冷却而析

晶的过程。通过对平衡冷却析晶过程的分析可以看出系统的平衡状态随温度的改变而变化的
规律。

以组成为Ｍ′的熔体的冷却析晶过程为例，组成为Ｍ′的二元混合物加热成为高温熔体后
处于液相区内的Ｍ 点，将此高温熔体进行平衡冷却。在温度下降到ＴＣ 以前，系统为双变量，
说明在系统组成已确定的情况下，改变系统的温度不会导致新相的出现。由于系统组成已定，
故系统的状态点只能沿着等组成线（ＭＭ′）变化。当熔体温度下降到ＴＣ 时，液相开始对组元

Ａ饱和，从液相中开始析出Ａ晶相（ →Ｌ Ａ），系统由单相平衡状态进入二相平衡状态。由于
析出的是纯Ａ，所以固相的状态点应在Ｋ 点。同时因Ａ的析出，液相的组成发生变化。随着
温度的下降，液相组成沿着ａＥ线由Ｃ 点向Ｅ 点变化，也就是说，向液相中组分Ｂ含量增加的
方向变化。这时，Ｐ＝２，Ｆ＝１。当温度到达ＴＥ 时，液相组成到Ｅ点，固相的状态点由Ｋ 点到
达Ｇ 点，此时液相不仅对Ａ晶相饱和而且对Ｂ 晶相也达到饱和，因而将从液相中按Ｅ点组成
中Ａ 和Ｂ 的比例同时析出Ａ 晶相和Ｂ 晶相（ →Ｌ Ａ＋Ｂ）。由于系统中三相平衡共存，Ｐ＝
３，Ｆ＝０，因此，系统的温度和液相的组成都不能变。但随着析晶过程的进行液相量在不断地
减少。由于有Ｂ晶相析出，固相的组成不再停在Ｇ点，而由Ｇ点向Ｒ 点变化，当最后一滴液
体消失时，固相组成到达Ｒ点，与系统的状态点重合。液相消失，析晶过程结束，析晶产物为

Ａ和Ｂ 两个晶相。由于系统中只剩下Ａ、Ｂ两种晶相，Ｐ＝２，Ｆ＝１，温度又可以继续下降了。
上述析晶过程中固、液相的变化途径可用下列式子表示出来：

液相：Ｍ
Ｌ

　Ｆ＝２
→
　
Ｃ

→Ｌ Ａ

Ｆ →
＝１

Ｅ
→Ｌ Ａ＋Ｂ

Ｆ＝０，Ｌ（ ）消失

固相：　 Ｋ →
Ａ

Ｇ
Ａ＋

→
Ｂ

Ｒ
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若是加热，则和上述过程相反。当系统温度升高到ＴＥ 时才出现液相，液相组成为Ｅ。因

Ｐ＝３，Ｆ＝０，系统为无变量，所以系统的温度维持在ＴＥ 不变，Ａ和Ｂ 两晶相的量不断减少，Ｅ
组成的液相量不断增加。当Ｂ晶相全部熔融后，系统中两相平衡共存，成为单变量，温度才能
继续上升，此时Ａ晶相的量继续减少，液相组成沿着ａＥ线向ａ点变化。当温度到达ＴＣ 时，Ａ
晶相也完全熔融，系统全部成为熔体。

熔体Ｍ 的冷却析晶过程具有普遍性，只是如果熔体的组成点在Ｂ点和Ｅ′点之间时，冷却
时首先析出的应是Ｂ晶相。

由以上的冷却析晶过程可以看出，在这类最简单的二元系统中：凡是组成在ＡＥ′范围的熔
体，冷却到析晶温度时首先析出Ａ晶相；凡是组成在ＢＥ′范围内的熔体，冷却到析晶温度时首
先析出的是Ｂ晶相。所有的二元熔体冷却时都在Ｅ点结晶结束，产物都是Ａ晶相和Ｂ 晶相，
只是Ａ、Ｂ的比例不同而已。在整个析晶过程中，尽管组元Ａ 和组元Ｂ 在固相与液相间不断
转移，但仍在系统内，不会逸出系统外。因而系统的总组成是不会改变的，系统总的状态点沿
着原始熔体的等组成线变化，而且成平衡的两相的状态点始终与总状态点在一条水平线上，并
分别在其左右两边。

（３）冷却析晶过程中各相含量的计算
在图６．２７所给出的最简单的二元系统相图中，Ｍ 熔体冷却到ＴＤ 时，系统中平衡共存两

相是Ａ晶相和液相。这时，系统的总状态点在Ｏ点，Ａ 晶相的状态点在Ｆ 点，液相在Ｄ 点。
根据杠杆规则

固相（Ａ）量
液相量 ＝ＯＤＯＦ

　　系统中

Ａ％ ＝ＯＤＦＤ×１００％

Ｌ％ ＝ＯＦＦＤ×１００％

　　冷却过程中当液相的状态点刚到Ｅ点，固相的状态点为Ｇ点时，由于Ｂ晶相尚未析出，系
统中仍然是Ａ晶相和液相两相平衡共存，此时，根据杠杆规则

Ａ％ ＝ＲＥＧＥ×１００％

Ｌ％ ＝ＲＧＧＥ×１００％

　　当液相在Ｅ点消失后，系统中平衡共存的是Ａ晶相和Ｂ 晶相，这两相的含量则分别为：

Ａ％ ＝Ｍ′ＢＡＢ ×１００％

Ｂ％ ＝Ｍ′ＡＡＢ ×１００％

　　杠杆规则不但适用于一相分为两相的情况，同样也适用于两相合二为一的情况。甚至多
相系统中，都可以利用杠杆规则，根据已知条件计算平衡共存的各相的相对数量及百分含量。

因此，我们可以应用相图确定配料组成已定的制品，在不同的状态下所具有的相组成及其
相对含量，以预测和估计产品的性能。这对指导生产和研制新产品具有重要意义。
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６．３．２．２　具有一个一致熔融化合物的二元系统相图
一致熔融化合物是一种稳定的化合物，与正常的纯物质一样具有固定的熔点，加热这样的

图６．２８　具有一个一致熔融化合物的二元系统相图

化合物到熔点时，即熔化为液态，所产生的液
相与化合物的晶相组成相同，故称一致熔融
或同成分熔融，其化合物则称为一致熔融化
合物或同成分熔融化合物。由于这种化合物
有确定的同成分熔点，并且此熔点在加入其
他任一纯组元时会降低，直到与两边纯组元
的液相线相交得到两个低共熔点Ｅ１、Ｅ２ 为
止。这类系统的典型相图如图６．２８所示，组
元Ａ 和组元Ｂ 生成一个一致熔融化合物

ＡｍＢｎ，Ｍ 点是该化合物的熔点。曲线ａＥ１ 是
组元Ａ 的液相线，ｂＥ２ 是组元Ｂ 的液相线，

Ｅ１ＭＥ２ 则是化合物ＡｍＢｎ 的液相线。一致熔融化合物在相图上的特点是化合物组成点位于
其液相线的组成范围内，即化合物ＡｍＢｎ 的等组成线ＡｍＢｎＭ 与液相线相交，交点Ｍ（化合物
的熔点）是液相线上的温度最高点。因此，ＡｍＢｎＭ 线将此相区分成两个最简单的分二元系
统。Ｅ１ 是ＡＡｍＢｎ 分二元系统的低共熔点，在这点上进行的过程是ＬＥ 幑幐１ Ａ＋ＡｍＢｎ，凡是组
成在ＡＡｍＢｎ 范围内的原始熔体都在Ｅ１ 点结晶结束，结晶产物为Ａ 和ＡｍＢｎ 两种晶相。Ｅ２
点是ＡｍＢｎＢ 分二元系统的低共熔点，在这点上进行的过程是ＬＥ 幑幐２ ＡｍＢｎ＋Ｂ，凡组成在

ＡｍＢｎＢ 范围内的熔体都在Ｅ２ 点结晶结束，结晶产物是ＡｍＢｎ 和Ｂ 两种晶相。其结晶路程
（固、液相的变化途径）与最简单的二元系统完全相同。整个相图可看成是由两个最简单的低
共熔类型相图所组成。因此，当系统中存在ｎ个一致熔融化合物而使相图复杂化时，只要以一
致熔融化合物的等组成线为分界线，便能将该复杂相图划分成（ｎ＋１）个简单系统，则问题的讨
论就显得简单而容易了。

一致熔融化合物若是一个非常稳定的化合物，甚至在熔融时也不离解，那么相应的液相线
就会出现尖峭高峰形（见图６．２８的Ｍ′点），若化合物部分分解时，熔化温度将降低，则化合物
愈不稳定，最高点也愈平滑（见图６．２８的Ｍ 点）。

硅灰石（ＣａＯ·ＳｉＯ２）和镁橄榄石（Ｍｇ２ＳｉＯ２）便是一致熔融化合物。

６．３．２．３　具有一个不一致熔融化合物的二元系统相图
不一致熔融化合物是一种不稳定的化合物，加热这种化合物到某一温度便发生分解，分解

产物是一种液相和一种晶相，二者组成与原来化合物组成完全不同，故称不一致熔融或异成分
熔融，其化合物称为不一致熔融化合物或异成分熔融化合物，它只能在固态中存在，不能在液
态中存在。

这类系统的典型相图如图６．２９所示。组元Ａ和组元Ｂ 生成的化合物ＡｍＢｎ 加热到ＴＰ

温度分解为Ｐ 点组成的液相和Ｂ 晶相，因此ＡｍＢｎ 是一个不一致熔融化合物。
图中ａＥ是与晶相Ａ 平衡的液相线，ｂＰ是与晶相Ｂ 平衡的液相线，ＰＥ是与化合物ＡｍＢｎ

平衡的液相线。无变量点Ｅ是低共熔点，在Ｅ点发生的相变化为Ｌ 幑幐Ｅ Ａ＋ＡｍＢｎ。另一无
变量点Ｐ称为转熔点，在Ｐ点发生的相变化是ＬＰ＋ 幑幐Ｂ ＡｍＢｎ，就是说，冷却时组成为Ｐ的
液相要回吸Ｂ 晶相（Ｂ溶解于液相），结晶析出ＡｍＢｎ晶相；加热时化合物ＡｍＢｎ 要分解为液相
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图６．２９　具有一个不一致熔融化

合物的二元系统相图

Ｐ 和Ｂ 晶相，这一过程称转熔过程，故Ｐ 点为转熔点。
由于在Ｐ点是三相平衡共存，Ｐ＝３，Ｆ＝０，所以温度不
能变，液相的组成也不能改变。

需要注意，转熔点Ｐ 位于与Ｐ 点液相平衡的两个
晶相ＡｍＢｎ 和Ｂ 的组成点Ｄ、Ｆ的一侧，这与低共熔点

Ｅ位于与Ｅ 点液相平衡的两个晶相Ａ 和ＡｍＢｎ 的组成
点Ｉ、Ｊ的中间是不同的。运用杠杆规则不难理解这种
差别。不一致熔融化合物在相图上的特点是化合物

ＡｍＢｎ 的组成点位于其液相线ＰＥ 的组成范围以外。即
化合物的等组成线ＡｍＢｎＤ 不与其液相线相交，而处于
液相线ＰＥ的一边，且被转熔温度ＴＰ 的等温线截断。

这类相图不能划分成两个简单的二元相图，因此其
析晶过程就比较复杂，特别是当冷却过程中液相路线经
过转熔点Ｐ时。

下面以熔体１、２、３为例分析其冷却析晶过程：
将高温熔体１冷却到ＴＫ 温度，熔体对Ｂ晶相饱和，开始析出Ｂ晶相，析出的Ｂ晶相的状

态点在Ｍ 点。随后液相点沿着液相线ＫＰ向Ｐ 点变化，从液相中不断析出Ｂ晶相，固相点则
从Ｍ 点向Ｆ 点变化。达到转熔温度ＴＰ，发生ＬＰ＋ →Ｂ ＡｍＢｎ 的转熔过程，即原先析出的Ｂ
晶相又溶入ＬＰ 液相（或者说被液相回吸）而结晶出化合物ＡｍＢｎ。在转熔过程中，系统温度保
持不变，液相组成保持在Ｐ点不变，但液相量和Ｂ晶相量不断减少，ＡｍＢｎ晶相量不断增加，因
而固相的状态点离开Ｆ点向Ｄ 点移动。当固相点到达Ｄ点，Ｂ晶相被回吸完，转熔过程结束。
由于Ｂ晶相消失，系统中只剩下液相和ＡｍＢｎ 晶相，根据相律Ｐ＝２，Ｆ＝１，温度又可以继续下
降。随着温度的降低，液相将离开Ｐ 点沿着液相线ＰＥ 向Ｅ 点变化，从液相中不断地析出

ＡｍＢｎ 晶相（ →Ｌ ＡｍＢｎ）；由于只有ＡｍＢｎ 晶相，因此固相点沿着化合物ＡｍＢｎ 的等组成线由

Ｄ 点向Ｊ点变化。到达低共熔温度ＴＥ，进行Ｌ →Ｅ Ａ＋ＡｍＢｎ 的低共熔过程。当最后一滴液
相在Ｅ点消失时，固相点从Ｊ点到达Ｈ 点，与系统总的状态点重合，析晶过程结束。最后的
析晶产物是Ａ晶相和ＡｍＢｎ 晶相。上述析晶过程可用下式表示：

液相：１
Ｌ

Ｆ →＝２Ｋ
→Ｌ Ｂ

Ｆ →＝１ Ｐ
Ｌ＋ →Ｂ ＡｍＢｎ
Ｆ＝０，Ｂ（ ）晶相消失

→Ｌ ＡｍＢｍ

Ｆ →＝１ Ｅ
→Ｌ Ａ＋ＡｍＢｎ

Ｆ＝０，Ｌ（ ）相消失

固相： Ｍ
　Ｂ
→
　
Ｆ

　Ｂ＋ＡｍＢｎ
→

　
Ｄ

　ＡｍＢｎ
→
　
Ｊ

　Ａ＋ＡｍＢｎ
→

　
Ｈ

熔体２冷却到析晶温度也是首先析出Ｂ晶相，然后液相沿着液相线向Ｐ点变化，固相沿
着纯Ｂ的组成轴向Ｆ 点变化。液相到达Ｐ点后，进行转熔过程：液相回吸Ｂ晶相，析出ＡｍＢｎ
晶相；由于有ＡｍＢｎ 晶相析出，固相沿着ＦＰ线向ＡｍＢｎ 晶相量增多的方向移动。当最后一滴
液相在Ｐ点消失时，固相的状态点与系统的状态点重合。熔体２在Ｐ点结晶结束，结晶产物
是Ｂ、ＡｍＢｎ 两种晶相。

熔体３的结晶过程与熔体２相似，首先析出Ｂ晶相，并在Ｐ点结晶结束，但当液相在Ｐ点
消失时，Ｂ晶相同时也被回吸完毕，结晶产物只有ＡｍＢｎ一种晶相。

从上述冷却结晶过程的讨论可以看出：低共熔点一定是结晶结束点；而转熔点则不一定是

·９６２·６．３　二 元 系 统



结晶结束点，要视熔体的组成而定。就图６．２９而言，组成在 ＡｍＢｎＢ 之间的熔体（包括

ＡｍＢｎ），在Ｐ 点结晶结束，结晶产物为Ｂ 和ＡｍＢｎ（组成为 ＡｍＢｎ 的熔体，结晶产物只有

ＡｍＢｎ）；而组成在ｐＡｍＢｎ 之间的熔体（包括ｐ，不包括ＡｍＢｎ），结晶过程经过Ｐ点，但不在Ｐ
点结晶结束，而是在Ｅ点结晶结束，结晶产物为Ａ和ＡｍＢｎ。

冷却结晶过程中各相含量的计算仍使用杠杆规则。例如：
熔体１冷却到液相刚刚到达Ｐ点时，系统中两相平衡共存，各相的含量分别为：

Ｌ％ ＝ＦＧＰＦ×１００％

Ｂ％ ＝ＰＧＰＦ×１００％

当Ｂ晶相被回吸完，转熔过程结束，液相组成要离开Ｐ点时，系统中平衡共存的液相和ＡｍＢｎ
晶相的量分别为：

Ｌ％ ＝ＤＧＰＤ×１００％

ＡｍＢｎ％ ＝ＰＧＰＤ×１００％

图６．３０　包晶反应示意图

　　转熔过程还有一个现象需注意，即不平衡结晶的情况。当不
一致熔融化合物生成时，转熔过程可能进行得不平衡，即由液相
析出的化合物晶体可能会将待溶解的剩余的固相包围起来与液

体隔离开（又称为包晶反应），而使转熔过程中断。由于液相只和
一种固相（如图６．３０中的ＡｍＢｎ）直接接触，出现二相平衡的假
象，当继续冷却时，液相组成将变化到低共熔点处结晶才最后结
束。凝固后的产物的显微结构由于结晶不平衡的结果，会导致不
平衡的三相结构出现，即转熔物质的晶体（如Ｂ晶体）、不一致熔
融化合物的晶体（如ＡｍＢｎ）和低共熔物（如Ａ＋ＡｍＢｎ）。

这种不平衡结晶的情况，在低共熔过程中是不会出现的。
不一致熔融化合物在硅酸盐材料中很多，例如硅酸盐水泥中的重要矿物组成Ｃ２Ｓ和Ｃ３Ａ

都是不一致熔融的化合物。

６．３．２．４　固相中有化合物生成与分解的二元系统相图
图６．３１所示为固相中有化合物生成与分解的二元系统相图。化合物ＡｍＢｎ 不能直接从

二元溶液中结晶析出。从液相中只能析出Ａ晶相和Ｂ 晶相。Ａ、Ｂ通过固相反应形成化合物

ＡｍＢｎ。这类化合物只能存在于某一温度范围内（如Ｔ１～Ｔ２），超出这个范围，化合物ＡｍＢｎ 便
分解为晶相Ａ 和晶相Ｂ。不同组成的二元系统在Ｔ１（或Ｔ２）温度下发生固相反应时可能有三
种不同的结果：① 组成在Ａ～ＡｍＢｎ 范围内的二元系统，由于Ａ组元的含量比较高，冷却到Ｔ１
（或加热到Ｔ２）时，固相反应的结果是Ｂ 晶相消失，剩余Ａ 晶相和新生成的化合物ＡｍＢｎ。

② 组成在ＡｍＢｎ～Ｂ范围内的二元系统，冷却到Ｔ１（或加热到Ｔ２）时，固相反应的结果是Ａ晶
相消失，剩余Ｂ晶相和新生成的化合物ＡｍＢｎ。③ 组成刚好为ＡｍＢｎ 的二元系统，冷却到Ｔ１
（或加热Ｔ２）时，固相反应的结果是Ａ、Ｂ全部化合生成化合物ＡｍＢｎ。实际上，由于固态物质
之间的反应速度很慢，因而达到平衡状态需要的时间将是很长的。尤其是在低温下，上述平衡
状态是很难达到的，系统往往处于Ａ、ＡｍＢｎ、Ｂ三种晶体同时存在的非平衡状态。
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水泥熟料中的Ｃ３Ｓ就是在１２５０℃～２１５０℃范围内稳定存在的化合物，又不过这种化合物
到２１５０℃时发生不一致熔融，分解为液相和ＣａＯ。

图６．３１　化合物固相分解发生在

两个温度的二元系统相图

图６．３２　化合物固相分解发生在

一个温度的二元系统相图

若二元化合物在低共熔温度以下只是在ＴＤ 以上发生分解，而在低温时却是稳定的，其相
图便如图６．３２所示。

６．３．２．５　具有多晶转变的二元系统相图
二元系统中某组元或化合物具有多晶转变时，相图上该组元或化合物所对应的相区内便

会出现一些新的界线，把同一种物质的不同晶型稳定存在的范围划分开来，使该物质的每一种
稳定晶型都有其存在的相区。

图６．３３　低共熔点温度以上发生多

晶转变的二元系统相图

根据晶型转变温度（ＴＰ）与低共熔温度（ＴＥ）的相对高
低，此类相图又可分为两种类型。

（１）ＴＰ＞ＴＥ
多晶转变温度高于低共熔温度，说明多晶转变是在有

液相存在时发生的。图６．３３为此种类型的相图。图中组
元Ａ有α和β两种晶型，其中Ａα相在ＴＰ 温度以上稳定，而

Ａβ 相在ＴＰ 温度以下稳定，发生晶型转变的温度为ＴＰ。Ｐ

点称为多晶转变点，在这个点上进行的平衡过程为：Ａα幑幐
Ｌ

Ａβ。由于系统中三相平衡共存，Ｆ＝０，所以多晶转变点也是
二元无变量点。通过多晶转变点Ｐ 的水平线ＤＰ，称为晶
型转变的等温线，它把Ａα和Ａβ稳定存在的相区划分开来。

图中熔体Ｍ 的冷却结晶过程可用下式表示：

液相：Ｍ
Ｌ

Ｆ →＝２Ｋ
→Ｌ Ａα

Ｆ →
＝１

Ｐ Ａα
Ｌ
→
Ｐ
Ａβ

Ｆ＝０，Ａα

烄

烆

烌

烎消失

→Ｌ Ａβ
Ｆ →
＝１

Ｅ
Ｌ →Ｅ Ａβ＋Ｂ
Ｆ＝０，Ｌ（ ）消失

固相： Ｆ
Ａ
→

α
Ｄ

Ａα＋Ａ
→

β Ｄ
Ａ
→

β Ｇ
Ａβ＋

→
Ｂ

Ｒ
可以看出，当液相点到达Ｐ 点后，系统为无变量，液相组成不能变，系统温度也不能变。

除此之外，实际上，这时的液相量亦不改变，因为液相刚到Ｐ点时，固相点在Ｄ点，晶型转变结
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图６．３４　低共熔点温度以下发生多

晶转变的二元系统相图

束，液相要离开Ｐ点时，固相点仍然在Ｄ 点，根据杠杆规则
可以很容易地看出晶型转变过程中液相量不变。因此，晶型
转变点一定不会是结晶的结束点。

（２）ＴＰ＜ＴＥ
多晶转变温度低于低共熔温度，说明多晶转变是在固相

中发生的。图６．３４示出此种类型的相图。图中Ｐ 点为组
元Ａ 的多晶转变点，显然在ＡＢ 二元系统中的纯Ａ 晶体在

ＴＰ 温度下都会发生这一转变，因此Ｐ点发展为一条晶型转
变等温线。在此线以上的相区，Ａ 晶体以α形态存在，此线
以下的相区，则以β形态存在。在ＴＰ 等温线上进行的平衡

过程为：Ａα幑幐帯帯
Ｂ
Ａβ，此时Ｐ＝３，Ｆ＝０，为无变量过程。

多晶转变在硅酸盐系统中普遍存在，如在ＣａＯＳｉＯ２ 二
元系统中ＣＳ、Ｃ２Ｓ和ＳｉＯ２都具有多晶转变；在Ｎａ２ＯＳｉＯ２ 系统中，除ＳｉＯ２ 外，ＮＳ２ 也存在多
晶转变。

６．３．２．６　形成连续固溶体的二元系统相图
溶质和溶剂能以任意比例相互溶解的固溶体称连续（也称完全互溶或无限互溶）固溶体。

图６．３５　形成连续固溶体

的二元系统相图

形成连续固溶体的二元系统相图如图６．３５所示。由于组元Ａ和

Ｂ 在固态和液态下都能以任意比例互溶而不生成化合物，在相图
中没有低共熔点也没有最高点，因而液相线和固相线都是平滑连
续曲线。Ａ和Ｂ 形成的连续固溶体用Ｓ 表示。整个相图分为三
个相区。图中曲线ａＬ１ｂ是液相线，曲线ａＳ３ｂ是固相线，液相线和
固相线上都是液相和固溶体两相平衡共存，Ｐ＝２，Ｆ＝１。液相线
以上的相区是高温熔体单相区，固相线以下的相区是固溶体的单
相区，处于液相线与固相线之间的相区则是液相与固溶体平衡共
存的二相区。在单相区内，Ｆ＝２，在二相区内Ｆ＝１。由于此系统
内只有液相和固溶体两相，不可能出现三相平衡状态，因此，这种
类型相图的特点是没有一般二元相图上常常出现的二元无变量

点。
高温熔体Ｍ 冷却到Ｔ１温度时开始析出组成为Ｓ１的固溶体，

随后液相组成沿液相线向Ｌ３变化，固相组成沿固相线向Ｓ３变化。
冷却到Ｔ２ 温度，液相点到达Ｌ２点，固相点到达Ｓ２ 点，系统的状态点则在Ｏ点。根据杠杆规
则，此时液相量∶固相量＝ＯＳ２∶ＯＬ２。冷却到Ｔ３温度，固相点Ｓ３与系统的状态点重合，意味
着最后一滴液相在Ｌ３消失，液相消失，结晶结束。所以熔体Ｍ 的结晶结束点在Ｌ３点，结晶产
物是单相的固溶体。

在液相从Ｌ１ 到Ｌ３的析晶过程中，固溶体的组成从Ｓ１变化到Ｓ３，连接同一温度下成平衡
的两相组成点的线段称为结线，如图中的Ｌ１Ｓ１ 线、Ｌ２Ｓ２ 线等。由结线可以看出，在互成平衡
的两相中，液相总是含有较多的低熔点组元，而固相则含有较多的高熔点组元。由于在析晶过
程中固溶体要不断地调整组成以便与液相保持平衡，而固溶体是晶体，原子的扩散迁移速度很
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慢，不像液态溶液那样容易调节组成。可以想像，若冷却过程足够缓慢，析出固溶体和液相处
于平衡状态，且固溶体有足够的时间进行内部扩散使整个固相均匀一致；若冷却过程不是足够
缓慢，则很容易发生不平衡析晶，即产生偏析现象。

为了描述偏析，引入分布系数Ｋ０。分布系数表示溶质在固相中的浓度ＣＳ 与在液相中的
浓度ＣＬ 的比值，即

Ｋ０＝ＣＳＣＬ
Ｋ０是浓度的函数。溶质使体系熔点降低者，Ｋ０＜１，如图６．３６（ａ），例如掺Ｎｄ３＋的 ＹＡＧ体系
属此种情况（ＹＡＧ为钇榴石）。溶质使体系熔点升高者，Ｋ０＞１，如图６．３６（ｂ），例如掺Ｃｒ３＋的

Ａｌ２Ｏ３ 系统（即红宝石）属这种情况。对于固、液同成分点，Ｋ０＝１。

图６．３６　生成连续固溶体的二元系统分布系数示意图
（ａ）Ｋ０＜１；（ｂ）Ｋ０＞１

图６．３７　分步结晶法示意图

在形成连续固溶体的系统中，任一组成的熔体的凝固点
都介于两个纯组元的凝固点之间。因此可以从熔体中把两
组元分离获得纯粹的Ａ和Ｂ。其方法如下：见图６．３７，将某
熔体Ｍ 冷却到１点，系统由固溶体Ｓ１ 和液相Ｌ１ 两部分组
成。这时Ｓ１ 中Ａ的百分含量比原熔体Ｍ 中的Ａ 百分含量
多，Ｌ１ 中Ｂ的百分含量比原熔体中Ｂ 的百分含量多。将Ｌ１
分离出来并冷却到３点，则可获得Ｌ３ 液相且其Ｂ的百分含
量又比Ｌ１ 中Ｂ的百分含量多。如此重复，可获得纯Ｂ（确
切地讲比较纯的Ｂ）；另一方面，将Ｓ１重新熔化，然后再冷却
到２点获得固溶体Ｓ２，其中Ａ的百分含量比Ｓ１多。重复几
次可得比较纯的Ａ。这种办法叫做分步结晶法，可以把固溶
体中两组元分离开。

在连续固溶体相图中还有两种特殊情况即具有最高熔

点和最低熔点的系统，见图６．３８。这两种相图可以看成是由两个简单连续固溶体二元相图构
成的。体系中的平衡关系可由分相图来分析，也可以把相图中的最高熔点（图６．３８（ａ）中的Ｃ
点）和最低熔点（图６．３８（ｂ）中的Ｍ 点）看成是同成分熔点。

镁橄榄石铁橄榄石（Ｍｇ２ＳｉＯ４Ｆｅ２ＳｉＯ４）系统以及硅酸盐工业重要原料之一的长石类矿
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图６．３８　二元连续固溶体相同的两种特殊情况
（ａ）具有最高熔点的二元连续固溶体相图；（ｂ）具有最低熔点的二元连续固溶体相图

物（如钙长石和钠长石）都能形成连续固溶体。

６．３．２．７　形成不连续固溶体的二元系统相图
溶质只能以一定的限量溶入溶剂，超过限度便会出现第二相，这种固溶体称为不连续（也

称部分互溶或有限互溶）固溶体。在Ａ、Ｂ两组元形成有限固溶体系统中，以ＳＡ（Ｂ）表示Ｂ组元
溶解在Ａ 晶体中所形成的固溶体，ＳＢ（Ａ）表示Ａ组元溶解在Ｂ 晶体中所形成的固溶体，根据无
变量点性质的不同，这类相图又可以分为具有低共熔点的和具有转熔点的两种类型。

（１）具有低共熔点的有限固溶体的二元系统相图

图６．３９　具有低共熔点的有限

固溶体的二元系统相图

如图６．３９所示。图中ａＥ线是与ＳＡ（Ｂ）固溶体平
衡的液相线。ｂＥ线是与ＳＢ（Ａ）固溶体平衡的液相线。

ａＣ和ｂＤ 是两条固相线。Ｅ 点是低共熔点，从Ｅ 点
液相中将同时析出组成为Ｃ 的ＳＡ（Ｂ）和组成为Ｄ 的

ＳＢ（Ａ）固溶体，其相平衡方程为：Ｌ 幑幐帯帯Ｅ ＳＡ（Ｂ）（Ｃ）＋
ＳＢ（Ａ）（Ｄ）。Ｃ点表示了组元Ｂ 在组元Ａ 中的最大固
溶度。Ｄ点则表示了组元Ａ 在组元Ｂ 中的最大固溶
度。ＣＦ是固溶体ＳＡ（Ｂ）的溶解度曲线，ＤＧ则是固溶
体ＳＢ（Ａ）的溶解度曲线。从这两条溶解度曲线的走向
可以看出Ａ、Ｂ两个组元在固态互溶的溶解度是随温
度下降而下降的。相图中的六个相区里有三个单相
区和三个二相区。

将熔体Ｍ 冷却到Ｔ１ 温度，液相对固溶体ＳＢ（Ａ）
饱和，并从Ｌ１ 液相中析出组成为Ｓ１的溶体ＳＢ（Ａ）。继续冷却，液相点沿着液相线向Ｅ点移动，
固相点沿着固相线从Ｓ１向Ｄ点移动。到达低共熔温度ＴＥ 时，进行低共熔过程，从液相ＬＥ 中
同时析出组成为Ｃ的固溶体ＳＡ（Ｂ）和组成为Ｄ的固溶体ＳＢ（Ａ），系统进入三相平衡状态，Ｆ＝０，
系统的温度不能变，液相的组成也不能变。但液相量在不断减少，ＳＡ（Ｂ）和ＳＢ（Ａ）的量在不断增
加。由于有ＳＡ（Ｂ）析出，所以固相组成要由Ｄ 向Ｈ 点移动，当固相组成到达Ｈ 点与系统的状
态点重合时，最后一滴液相在Ｅ点消失，结晶结束。最后的析晶产物是ＳＡ（Ｂ）和ＳＢ（Ａ）两种固溶
体。温度继续下降时，ＳＡ（Ｂ）的组成沿ＣＦ线变化，ＳＢ（Ａ）的组成沿ＤＧ变化，到达Ｔ３ 温度时，
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ＳＡ（Ｂ）的组成为Ｑ，而ＳＢ（Ａ）的组成为Ｎ，两种固溶体的相对含量为：ＳＡ（Ｂ）∶ＳＢ（Ａ）＝ＯＮ∶ＯＱ。熔
体Ｍ 的冷却析晶过程可用下式表示：

液相：Ｍ
Ｌ

Ｆ →＝２Ｌ１
→Ｌ ＳＢ（Ａ）

Ｆ →＝１ Ｅ
→Ｌ ＳＡ（Ｂ）（Ｃ）＋ＳＢ（Ａ）（Ｄ）

Ｆ＝０，Ｌ（ ）消失

固相： Ｓ１
ＳＢ（Ａ

→
）

Ｄ
ＳＢ（Ａ）＋ＳＡ（Ｂ

→
）

Ｈ

图６．４０　具有转熔熔点的有限固

溶体的二元系统相图

在这种类型的二元系统相图中，并不是所有的高温熔体
都要在Ｅ点结晶结束，有一部分高温熔体（如组成在Ｃ′点以左
和组成在Ｄ′点以右的系统）其冷却结晶过程类似于连续固溶
体，是在液相线上的某一点结晶结束，且结晶结束时系统的自
由度数Ｆ＝１。具体的结晶结束点的位置与原始熔体的组成有
关。

（２）具有转熔点的有限固溶体的二元系统相图
如图６．４０所示。固熔体ＳＡ（Ｂ）和ＳＢ（Ａ）之间没有低共熔

点，而有一个转熔点Ｐ。在Ｐ点进行的平衡过程为：ＬＰ＋ＳＢ（Ａ）
（Ｄ 幑幐） ＳＡ（Ｂ）（Ｃ）。

在这类相图中，组成在Ｐ′～Ｄ′范围内的原始熔体冷却到

ＴＰ 温度时都将发生上述转熔过程，但是只有组成在Ｃ′～Ｄ′范
围内的熔体在Ｐ 点液相消失，结晶结束。组成在Ｐ′～Ｃ′范围

内的熔体是ＳＢ（Ａ）先消失，转熔过程结束，但结晶并没有结束，它们和组成在Ａ～Ｐ′范围的熔体

都是在与ＳＡ（Ｂ）平衡的液相线上的某一点结晶结束。组成在Ｄ′～Ｂ范围内的原始熔体则在与

ＳＢ（Ａ）平衡的液相线上结晶结束。

６．３．２．８　具有液相分层的二元系统相图
前面所讨论的各类二元系统中两个组元的液相都是完全互溶的，但实际中有些系统两个

组元在液态并不完全互溶，只能有限互溶。这时就会出现液相分层的现象。两层液相中，一层
是组元Ｂ在组元Ａ 中的饱和溶液，另一层是组元Ａ在组元Ｂ 中的饱和溶液。例如，水和酚只
能部分互溶。３０℃时，酚在水中的溶解度是含酚９％，含水９１％（ｗｔ％）；而水在酚中的溶解度
是含水３０％，含酚７０％。因此，３０℃时，酚与水构成的二元系统中，当酚的含量小于９％时，系
统只有一相；当酚的含量达到９％时，酚在水中的溶解达到饱和，继续增加酚的含量，系统就会
分为两个液层：一层是酚在水中的饱和溶液，另一层是水在酚中的饱和溶液；当系统中酚的含
量超过７０％时，酚能将水全部溶解，系统又成为单一的液相。因此含酚量大于９％和小于

７０％的所有酚、水二元系统，在３０℃时都会分为两部分，由于两者的密度不同而分为上、下两
层，这时系统处于两相平衡。这种现象在硅酸盐系统中相当普遍，二价金属氧化物，如碱土金
属氧化物与二氧化硅构成的二元系统（如ＣａＯＳｉＯ２ 系统、ＦｅＯＳｉＯ２ 系统等）均表现出不同程
度的液相分层现象。

图６．４１是这类相图的一般形式。这类相图可以看作是具有低共熔点的相图上插入一个
液体分相的区域ＣＫＤ。二液区内的等温结线Ｌ１′Ｌ２′，Ｌ１″Ｌ２″，Ｌ１Ｌ２的两端表示各个温度下互相
平衡的两个液相的组成。温度升高，两层液相的溶解度都增大，因而其组成越来越接近，到达

Ｋ 点，两层液相的组成已完全一致，分层现象消失，故Ｋ 点是个临界点，Ｋ 点的温度称为临界
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图６．４１　具有液相分层的二元系统相图

温度。在二液区ＣＫＤ 以外，不再发生二液分层现
象，而成为液相的单相区。曲线ａＣ、ＤＥ均为与Ａ 晶
相平衡的液相线，ｂＥ是与Ｂ 晶相平衡的液相线。除
低共熔点Ｅ外，系统中还有一个无变量点Ｄ，在Ｄ点
发生的平衡过程为：Ｌ 幑幐帯帯Ｃ ＬＤ＋Ａ，即冷却时从液相

ＬＣ 中析出Ａ 晶相，同时液相ＬＣ 转变为液相ＬＤ；加
热时过程反向进行。

组成为Ｍ′的高温熔体从Ｍ 点冷却到状态点到
达Ｌ１′时，液相开始分层，第一滴组成为Ｌ２′的液相出
现，随后Ｌ１′液相沿ＫＣ 线向Ｃ 点变化，Ｌ２ 液相沿

ＫＤ线向Ｄ 点变化。冷却到ＴＤ 温度，Ｌ１液相到达Ｃ
点，Ｌ２液相到达Ｄ点，ＬＣ 液相（即到达Ｃ点的Ｌ１ 液
相）不断分解为ＬＤ 液相和Ａ 晶相，系统中三相平衡，

Ｆ＝０，系统的温度维持恒定，直到ＬＣ 液相消失。ＬＣ 消失后，系统温度又可继续下降，液相组
成从Ｄ点沿液相线ＤＥ 向Ｅ 点变化，在这个过程中不断地从液相中析出Ａ晶相。当温度到达

ＴＥ 时，液相在Ｅ点进行低共熔过程，从液相中同时析出Ａ和Ｂ 晶相，直到结晶结束。上述析
晶过程可用下式表示：

液相：Ｍ
Ｌ

Ｆ →＝２

Ｌ１′
　Ｌ１
→
　
Ｃ

Ｌ２′
Ｌ２

　Ｆ＝１
→
　
Ｄ
Ｌ →Ｃ ＬＤ＋Ａ
Ｆ＝０，ＬＣ（ ）消失

→Ｌ Ａ

　Ｆ＝１
→
　
Ｅ

→Ｌ Ａ＋Ｂ
Ｆ＝０，Ｌ（ ）烅

烄

烆 消失

固相： 　　　　　　Ｈ
　Ａ

→
　

Ｈ
　Ａ

→
　

Ｉ
　Ａ＋Ｂ

→
　
Ｊ

二液区内相互平衡的两个液相的含量也可通过杠杆规则来计算。例如，刚到ＴＤ 温度，Ａ
晶相还未析出，系统中只有ＬＣ 和ＬＤ 两种液相时，这两种成平衡的液相的相对含量为ＬＣ∶ＬＤ
＝ＧＤ∶ＧＣ。当ＬＣ 液相消失，液相即将离开Ｄ点时，系统中Ａ晶相与ＬＤ 液相平衡共存，此时

ＬＤ∶Ａ＝ＨＧ∶ＧＤ。

６．３．３　二元系统专业相图

金属材料、无机材料的专业相图一般都比较复杂，在分析时可以把它分解为几个简单的分
系统，这些简单的分系统都不会超出前面所介绍的基本类型。对复杂的二元相图可按下述步
骤进行分析：

① 首先应了解系统中是否有化合物，化合物是一致融熔、不一致熔融，还是在固相中生成
或分解，以及系统中有没有固溶体形成，物质是否有多晶转变等。总之，先要了解系统中各种
物质的性质。

② 以一致熔融二元化合物的等组成线为分界线，把复杂系统分解为若干个简单的分二元
系统。

③ 分析各分二元系统中点、线、区所表达的相平衡关系。

④ 分析熔体的冷却析晶过程或混合物的加热过程。应用杠杆规则计算系统中成平衡的
两相相对数量或百分含量。
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６．３．３．１　Ａｌ２Ｏ３ＳｉＯ２系统相图

Ａｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统相图与许多常用的耐火材料的制造和使用有着密切关系，在陶筑工业中
也得到广泛应用，因此，该系统相图是研究硅酸盐材料的基本相图之一。

Ａｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 相图中只有一个化合物３Ａｌ２Ｏ３·２ＳｉＯ２（莫来石 Ｍｕｌｌｉｔｅ，Ａ３Ｓ２），其质量组成
是７２％Ａｌ２Ｏ３ 和２８％ＳｉＯ２，摩尔组成是６０％Ａｌ２Ｏ３ 和４０％ＳｉＯ２。莫来石是普通陶瓷、粘土质
耐火材料的重要成分。

本系统的液相线温度都比较高，由于高温实验技术的困难，在整个研究历史中已先后发表
了多种不同形式的相图。这些相图的主要分歧是对莫来石（Ａ３Ｓ２）的性质认识不同，有的认为
莫来石是一致熔融的，有的认为是不一致熔融的，有人认为莫来石是化合物，有人认为是固溶
体。这种情况在硅酸盐体系相平衡的研究中屡见不鲜。究竟莫来石是否一致熔融？进一步的
实验证明，当试样中含有少量碱金属等杂质，或相平衡实验是在非密封条件下进行时，Ａ３Ｓ２均
为不一致熔融；当使用高纯原料试样并在密封条件下进行相平衡实验时，Ａ３Ｓ２ 则是一致熔融
化合物。这是由于ＳｉＯ２具有高温挥发性，在非密封条件下受长时间高温作用，会引起ＳｉＯ２的
挥发，从而导致莫来石熔融前后的成分不一致。在工业生产和一般实验中，很难使用高纯原料
和严格密封条件，因此在一般硅酸盐材料中，Ａ３Ｓ２多以不一致熔融状态存在，在加热或冷却过
程中的相平衡关系为Ａ３Ｓ 幑幐２ Ｌ＋Ａｌ２Ｏ３，其中刚玉（Ａｌ２Ｏ３）析晶能力很强，有利于Ａ３Ｓ２的熔
融分解，这更加剧了Ａ３Ｓ２的不一致熔融。所以在分析实际生产问题时，把 Ａ３Ｓ２ 视为不一致
熔融较为适宜。关于莫来石是否形成固溶体，目前已经肯定，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在含 Ａｌ２Ｏ３６０ｍｏｌ％～６３ｍｏｌ％之间。所
以，在硅酸铝质材料中常见的莫来石，应该理解为是Ａ３Ｓ２ 晶格中溶入少量Ａｌ２Ｏ３ 所形成的有
限互溶固溶体（习惯上仍以Ａ３Ｓ２表示）。

图６．４２（ａ）给出Ａ３Ｓ２为一致熔融时的Ａｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统相图，（ｂ）给出Ａ３Ｓ２ 为不一致熔
融时的Ａｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统相图。

图６．４２　Ａｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统相图

由图６．４２（ａ）可以看出，一致熔融的莫来石，熔点为１８５０℃。Ｅ１ 点为ＳｉＯ２ 和Ａ３Ｓ２ 低共
熔点，相平衡关系为ＬＥ 幑幐帯帯１ ＳｉＯ２＋Ａ３Ｓ２，温度为１５９５℃。Ｅ２ 点是 Ａ３Ｓ２ 和 Ａｌ２Ｏ３ 的低共熔
点，相平衡关系为ＬＥ 幑幐帯帯２ Ａｌ２Ｏ３＋Ａ３Ｓ２，温度为１８４０℃。
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由图６．４２（ｂ）可以看出，不一致熔融的莫来石在１８２８℃分解为液相ＬＰ 和Ａｌ２Ｏ３，Ｐ点为
转熔点，在Ｐ 点进行的过程是ＬＰ＋Ａｌ２Ｏ 幑幐帯帯３ Ａ３Ｓ２。莫来石与方石英的低共熔温度为

１５８７℃。
由于本系统所有液相线的温度都比较高，因此，本系统的许多制品都具有耐高温的特性，

这就形成一系列的硅铝质耐火材料，包括硅砖、粘土砖、高铝砖、莫来石砖和刚玉砖等。下面利
用图６．４２（ａ）对硅铝质耐火材料作些分析。

（１）硅铝质耐火材料分类及相应矿物组成
通常按Ａｌ２Ｏ３ 含量的不同将硅铝质耐火材料加以分类，从相图上可大致看出它们的矿物

组成，如表６．３所示。
表６．３　Ａｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统各类耐火材料矿物组成

Ａｌ２Ｏ３（ｗｔ％） ＜１ １５～３０ ３０～４８ ４８～９０ ７０～７２ ＞９０

材　料 硅　质 半硅质 粘土质 高铝质 莫来石质 刚玉质

主要矿物相

鳞石英

（有矿化剂时）
方石英

玻璃相①

方石英

鳞石英

少量莫来石

及玻璃相

莫来石

方石英

鳞石英

莫来石

少量硅氧晶

体及玻璃相

莫来石

玻璃相

刚　玉
莫来石

① 玻璃相在实际条件下过冷产生，相图并无此相。

在ＳｉＯ２Ａｌ２Ｏ３ 系统中，除在相图上标出的莫来石外，在自然界还存在硅线石类矿物，即硅
线石、红柱石和蓝晶石等。它们属于变质作用形成的矿物，以相同的化学式Ａｌ２Ｏ３·ＳｉＯ２ 表
示，但具有不同的晶体结构。由于它们的晶体不够稳定，加热至高温时分解为莫来石和石英，
但冷却时并无可逆变化，故在相图上没有表示这类矿物。

材料性能主要取决于组成矿物的性质。因此，按材料Ａｌ２Ｏ３ 含量范围，可在相图上确定
其矿物组成，进而估计材料的性能。

（２）Ａｌ２Ｏ３ 含量对硅铝质耐火材料性能的影响
由相图可以看出随Ａｌ２Ｏ３ 含量增加所引起的材料耐火性能的变化。材料的耐火性能通

常以出现液相的温度及在该温度下产生的液相量来衡量。出现液相的温度越低或在该温度下
产生的液相量越多，则耐火度越低，耐火性能越差。在本系统相图中ＳｉＯ２ 一端，含 Ａｌ２Ｏ３
＜１％是硅质耐火材料硅砖制品的范围。硅砖具有在高温（１６２０～１６６０℃）下长期使用不变形
的优点，广泛应用于炉顶砌筑，如玻璃池窑的窑顶。从相图看，ＳｉＯ２ 的熔点为１７２３℃，当

Ａｌ２Ｏ３＝０～５．５％时（即在Ｅ１点左边，Ｅ１点中Ａｌ２Ｏ３含量为５．５％），液相线很陡直，这表明在

ＳｉＯ２ 中加入少量Ａｌ２Ｏ３时，其熔融温度下降得很快。当Ａｌ２Ｏ３≈５．５％时，使ＳｉＯ２熔点降至系
统的最低共熔点温度（Ｅ１：１５９５℃）。如在ＳｉＯ２中按质量比加入１％的Ａｌ２Ｏ３，在Ｅ１ 低共熔点
温度下会产生１／５．５＝１８．２％的液相，这样会使硅砖的耐火度大大下降。这说明Ａｌ２Ｏ３ 是硅
砖中极为有害的杂质组分。要制造高质量的硅砖，必须对原料进行特殊的选择和处理，尽量减
少原料中Ａｌ２Ｏ３ 的含量；在硅砖的使用中也应避免与粘土砖、高铝砖、镁铝砖等含Ａｌ２Ｏ３ 的材
料混用，以免造成硅砖耐火性能急剧下降。所以在Ｅ点附近的组成（１％～１５％Ａｌ２Ｏ３）不宜选
作耐火材料配方。

当Ａｌ２Ｏ３＞５．５％时（即在Ｅ１点右边），Ａｌ２Ｏ３ 从有害组分逐渐转为能提高熔融温度的有
益组分，尤其当Ａｌ２Ｏ３ 含量超过１５％以后，随Ａｌ２Ｏ３含量的增加，材料的耐火性能逐步得到改
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善。这是由于Ａｌ２Ｏ３ 含量的增加使液相线的温度不断提高和耐高温的莫来石晶相的含量不
断增加的缘故，从而可知高铝砖的质量比粘土砖要好。当Ａｌ２Ｏ３ 含量达到７０％～７２％时，便
可得到全部由莫来石晶相组成的莫来石砖，这种砖具有很高的耐火度和优良的抗腐蚀性。当

Ａｌ２Ｏ３＞７２％时，主要组成矿物为莫来石和刚玉两个高温相组成，使系统的低共熔点从１５９５℃
提高到１８４０℃，从而材料耐火性能也随之提高。刚玉砖中 Ａｌ２Ｏ３ 的含量更高，是本系统中最
耐高温的耐火材料。

（３）由组成估计其液相量
在相图上可以看出，在一定温度下组成与液相量的对应关系。如在１６００℃，Ａｌ２Ｏ３＝

５．５％～７２％范围内，用杠杆规则确定的组成与液相量的对应数值（理论值）如下：

Ａｌ２Ｏ３（％）　　１０　２０　３０　４６　７２
液相（％） ９６ ８０ ６４ ４０ ０（痕量）
当然，实际原料由于含有杂质（如低熔点氧化物），会使液相量相应增加，但这并不失相图

的相对指导意义。
（４）由液相线的倾斜程度，判断液相量随温度变化的情况
从液相线的倾斜程度，可以判断某组成材料的液相量随温度而变化的情况。由相图可以

看出，莫来石的液相线左边靠近低共熔点的一段比较陡，而靠近莫来石的一段很平坦，这说明
当温度变化时，液相数量变化有两种不同情况：在液相线陡的区间，随温度升高，液相量变化不
大；在液相的平坦的区间，随温度升高，系统的液相量会迅速增加。根据杠杆规则能很好理解
这种变化。这也就是粘土砖在１７００℃以下使用比较安全，温度超过１７００℃以后就会软化而不
能安全使用的原因。

６．３．３．２　Ｎａ２ＯＳｉＯ２系统相图

Ｎａ２Ｏ和ＳｉＯ２ 是硅酸盐玻璃的主要成分，也是制造可溶性水玻璃的主要成分。Ｎａ２Ｏ
ＳｉＯ２ 系统是与玻璃密切相关的一个二元系统。此二元系统相图如图６．４３所示，图中横坐标
为摩尔百分数。由于Ｎａ２Ｏ含量较高时，熔融碱的挥发性以及熔融物强烈的腐蚀作用给实验
造成很大困难。因此制作相图的实验中 Ｎａ２Ｏ的含量只取０％～６７％（ｍｏｌ％），这样，该相图
缺少Ｎａ２Ｏ含量高于６７％的部分。

该系统共有４个化合物，其中偏硅酸钠 ＮＳ（Ｎａ２Ｏ·ＳｉＯ２）和二硅酸钠（Ｎａ２Ｏ·２ＳｉＯ２）是
一致熔融化合物，熔点分别为１０８９℃和８７４℃。正硅酸钠 Ｎ２Ｓ（２Ｎａ２Ｏ·ＳｉＯ２）和 Ｎ３Ｓ８
（３Ｎａ２Ｏ·８ＳｉＯ２）为不一致熔融化合物，分解温度分别为１１８０℃和８０８℃。相图中各无变量点
的性质和温度列于表６．４。

以一致熔融化合物 ＮＳ和 ＮＳ２ 的等组成线为分界线，可将相图分为三个分二元系统

Ｎａ２ＯＮＳ系统、ＮＳＮＳ２系统和ＮＳ２ＳｉＯ２系统。

Ｎａ２ＯＮＳ分二元系统中，ＮＳ为一致熔融化合物，Ｎ２Ｓ为不一致熔融化合物，加热Ｎ２Ｓ到

１１８０℃时分解为Ａ点的液相和 Ｎａ２Ｏ。Ａ 点为转熔点，在Ａ 点上进行的过程是ＬＡ＋Ｎａ２
幑幐

Ｏ
Ｎ２Ｓ。Ｂ点为低共熔点，相平衡关系为Ｌ 幑幐Ｂ ＮＳ＋Ｎ２Ｓ，温度是１０２２℃。Ｎ２Ｓ在９６０℃时

还会发生多晶转变，因为在实用上关系不大，所以相图中未予表示。

ＮＳＮＳ２ 分二元系统中，ＮＳ２为一致熔融化合物。该化合物具有αⅠ和β两种晶型，晶型转
变温度为７１０℃，晶型转变点为Ｅ点，由于晶型转变温度低于低共熔温度，因此这种多晶转变
发生在固相中。Ｄ点为此分二元系统的低共熔点，相平衡关系为：Ｌ 幑幐Ｄ αⅠＮＳ２＋ＮＳ。
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图６．４３　Ｎａ２ＯＳｉＯ２ 系统相图

表６．４　Ｎａ２ＯＳｉＯ２ 系统中无变量点的性质

图上点号 相间平衡 平衡性质
组　　成（％）

Ｎａ２Ｏ ＳｉＯ２
温度（℃）

Ａ Ｎ２ 幑幐Ｓ 熔体＋Ｎａ２Ｏ 转　熔 ５８ ４２ １１８０
Ｂ Ｎ２ 幑幐Ｓ＋ＮＳ 熔　体 低共熔 ５６ ４４ １０２２
Ｃ 幑幐ＮＳ 熔体 熔　化 ５０．８ ４９．２ １０８９
Ｄ ＮＳ＋αⅠＮＳ 幑幐２ 熔体 低共熔 ３７．９ ６２．１ ８４６

Ｅ βＮＳ２幑幐
ＮＳ
αⅠＮＳ２ 多晶转变 ３４．０ ６６．０ ７１０

Ｆ αⅠＮＳ 幑幐２ 熔体 熔　化 ３４．０ ６６．０ ８７４
Ｇ αⅠＮＳ２＋Ｎ３Ｓ 幑幐８ 熔体 低共熔 ≈２８．６ ≈７１．４ ７９９
Ｈ Ｎ３Ｓ 幑幐８ 熔体＋ＳｉＯ２ 转　熔 ２８．１ ７１．９ ８０８
Ｉ α石英幑幐

Ｌ
α鳞石英 多晶转变 ２７．２ ７２．８ ８７０

Ｋ α鳞石英幑幐
Ｌ
α方石英 多晶转变 ≈１１ ≈８９ １４７０

Ｊ ＮＳ２＋ＳｉＯ 幑幐２ Ｎ３Ｓ８ 固相反应 ２８．１ ７１．９ ７００

ＮＳ２ＳｉＯ２ 分二元系统中，有一个不一致熔融化合物Ｎ３Ｓ８。它稳定存在于７００～８０８℃之

间，加热到８０８℃，Ｎ３Ｓ８要分解为液相和石英。Ｈ 点为转熔点，在该点上进行的过程为ＬＨ＋
ＳｉＯ 幑幐帯帯２ Ｎ３Ｓ８。冷却到７００℃时，Ｎ３Ｓ８分解为βＮＳ２和ＳｉＯ２，Ｊ点为进行这种固相反应的无
变量点。Ｇ点是此分二元系统的低共熔点，其相平衡关系为Ｌ 幑幐Ｇ αⅠＮＳ２＋Ｎ３Ｓ８，温度为

７９９℃。从图上还可以看出ＳｉＯ２的多晶转变，α石英与α鳞石英的转变温度为８７０℃，晶型转
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变点为Ｉ点，α鳞石英与α方石英的转变温度为１４７０℃。晶型转变点为Ｋ 点。这两个晶型转
变过程都发生在有液相存在的情况下。在含ＳｉＯ２ 为８０ｍｏｌ％～９８ｍｏｌ％的区间，固相区内有
一个用虚线标出的介稳的分相区，组成在这个范围内的透明玻璃重新加热到５８０～７５０℃时，
由于发生分相，玻璃就会失去透明变为乳浊。

这个系统的熔融物，在冷却粉碎后，倒入水中，加热压搅拌，便得到水玻璃。水玻璃的成分
为Ｎａ２Ｏ·ｎＳｉＯ２，ｎ为ＳｉＯ２与Ｎａ２Ｏ的摩尔数比，通常为２．０～３．５。水玻璃是一种矿物胶，也
是陶瓷工业中为增加泥浆流动性而常用的一种泥浆解凝剂。

６．３．３．３　ＣａＯＳｉＯ２系统相图

ＣａＯＳｉＯ２ 系统中一些化合物是硅酸盐水泥的重要矿物成分，在高炉矿渣、石灰质耐火材
料中也含有本系统的某些化合物。因此，本系统所涉及的范围比较广泛，其相图对硅酸盐水泥
生产、高炉矿渣的利用、石灰质耐火材料以及含ＣａＯ高的玻璃的生产都有指导意义。图６．４４
示出ＣａＯＳｉＯ２ 系统相图。

图６．４４　ＣａＯＳｉＯ２ 系统相图

由相图可以看出，本系统中有４个化合物，其中硅灰石ＣＳ（ＣａＯ·ＳｉＯ２）和硅酸二钙（或称

贝利特）Ｃ２Ｓ（２ＣａＯ·ＳｉＯ２）是一致熔融化合物，熔点分别为１５４４℃和２１３０℃。硅钙石Ｃ３Ｓ２
（３ＣａＯ·２ＳｉＯ２）和硅酸三钙（或称阿利特）Ｃ３Ｓ（３ＣａＯ·ＳｉＯ２）为不一致熔融化合物，分解温度
分别为１４６４℃和２１５０℃。

图６．４４中ＳｉＯ２、ＣＳ和Ｃ２Ｓ都存在多晶转变，故有一些代表晶型转变等温线的横线，线上

的温度是多晶转变的温度。另外还有一个二液区，当ＳｉＯ２ 含量较高时，其液相区有液相分层
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现象。
系统中各无变量点的性质列于表６．５。

表６．５　ＣａＯＳｉＯ２ 系统中无变量点的性质

图上点号 相平衡关系 平衡性质
组　成（％）

ＣａＯ ＳｉＯ２

平衡温度

（℃）

Ｐ 幑幐ＣａＯ 熔体 熔　化 １００ ０ ２５７０

Ｑ ＳｉＯ 幑幐２ 熔体 熔　化 ０ １００ １７２３

Ａ α方石英＋熔体 幑幐Ｂ 熔体Ａ 熔化分层 ０．６ ９９．４ １７０５

Ｂ α方石英＋熔体 幑幐Ｂ 熔体Ａ 熔化分层 ２８ ７２ １７０５

Ｃ αＣＳ＋α 幑幐鳞石英 熔体 低共熔点 ３７ ６３ １４３６

Ｄ α 幑幐ＣＳ 熔体 熔化 ４８．２ ５１．８ １５４４

Ｅ αＣＳ＋Ｃ３ 幑幐Ｓ 熔体 低共熔点 ５４．５ ４５．５ １４６０

Ｆ Ｃ３Ｓ 幑幐２ αＣ２Ｓ＋熔体 转　熔 ５５．５ ４４．５ １４６４

Ｇ αＣ２ 幑幐Ｓ 熔体 熔化 ６５ ３５ ２１３０

Ｈ αＣ２Ｓ＋Ｃ３ 幑幐Ｓ 熔体 低共熔 ６７．５ ３２．５ ２０５０

Ｍ Ｃ３ 幑幐Ｓ ＣａＯ＋熔体 转熔 ７３．６ ２６．４ ２１５０

Ｎ α′Ｃ２ 幑幐Ｓ＋ＣａＯ Ｃ３Ｓ 固相反应（化合） ７３．６ ２６．４ １２５０

Ｏ βＣＳ
α
幑 幐帯帯帯
鳞石英

αＣＳ 多晶转变 ４８．２ ５１．８ １１２５

Ｒ α′Ｃ２Ｓ
Ｃ３
幑幐
Ｓ
αＣ２Ｓ 多晶转变 ６５ ３５ １４５０

Ｔ γＣ２Ｓ幑幐
ＣａＯ
α′Ｃ２Ｓ 多晶转变 ６５ ３５ ７２５

Ｓ α石英β

幑 幐帯帯
ＣＳ
α鳞石英 多晶转变 ０ １００ ８７０

Ｗ α鳞石英幑幐
Ｌ
α方石英 多晶转变 ３５．６ ６４．４ １４７０

对于较复杂的ＣａＯＳｉＯ２系统以一致熔融化合物ＣＳ和Ｃ２Ｓ为分界线，可以划分为三个分

二元系统：ＳｉＯ２ＣＳ系统、ＣＳＣ２Ｓ系统和Ｃ２ＳＣａＯ系统。

（１）ＳｉＯ２ＣＳ分二元系统

在此分二元系统中富含ＳｉＯ２的一边，当ＣａＯ含量在０．６％～２８％的组成范围内（图中Ａ、

Ｂ两点之间），温度在１７０５℃以上出现一个液相分层的二液区，两层液相中一层为 ＣａＯ溶于

ＳｉＯ２ 中形成的富硅液相，另一层为ＳｉＯ２溶于ＣａＯ中形成的富钙液相。两液相，当温度升高时
其相互溶解度增加，成分更加靠近。从理论上推论，当升高到某一温度时，两液相应合并为一
相，使液相分层现象消失。曾有资料表明，当温度达到２１００℃，ＣａＯ含量为１０％左右时，两液
相区消失，成为一液相区。Ｃ 点是此二元系统的低共熔点，温度为１４３６℃，组成是含３７％
ＣａＯ，在Ｃ点进行的平衡过程是： 幑幐帯帯Ｌ α鳞石英＋αＣＳ。

由于ＳｉＯ２ 有复杂的多晶型转变，所以此二元系统中存在多条晶型转变的等温线，如

８７０℃的晶型转变等温线上是α石英与α鳞石英相互转变，１４７０℃的晶型转变等温线上相互
转变的是α鳞石英和α方石英。

从相图上可以看出，由于在与方石英平衡的液相线上插入了２Ｌ区，使Ｃ点位置偏向ＣＳ
一侧，而距ＳｉＯ２ 较远。液相线ＣＢ也因而较为陡峭。这一相图上的特点常被用来解释为何在
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硅砖生产中可以采取ＣａＯ作矿化剂而不会严重影响其耐火度。用杠杆规则计算，如向ＳｉＯ２
中加入１％ＣａＯ，在低共熔温度１４３６℃下所产生的液相量为１∶３７＝２．７％。这个液相量是不
大的，并且由于液相线ＣＢ较陡峭，温度继续升高时，液相量的增加也不会很多，这就保证了硅
砖高的耐火度。

（２）ＣＳＣ２Ｓ分二元系统
在这个分二元系统中有一个不一致熔融化合物Ｃ３Ｓ２，它在自然界中以硅钙石的形式存

在，并常出现于高炉矿渣中。Ｅ点是此分二元系统中的低共熔点，在Ｅ点上进行的过程是：Ｌ
幑幐帯帯

Ｅ

Ｃ３Ｓ２＋αＣＳ。Ｆ点是转熔点，在Ｆ点上发生ＬＦ＋αＣ２ 幑幐帯帯Ｓ Ｃ３Ｓ２ 的相变化。ＣＳ具有α
和β两种晶型，晶型转变的温度为１１２５℃。

（３）Ｃ２ＳＣａＯ分二元系统
这个分二元系统中有硅酸盐水泥的重要矿物Ｃ２Ｓ和Ｃ３Ｓ。Ｃ２Ｓ是一致熔融化合物，它有

复杂的多晶转变，在单元系统相图中已做了介绍，在相图中一般只表示稳定态晶型的转变情
况，因为相图是在平衡状态下作出的，故图中没有表示βＣ２Ｓ，只表示了αＣ２Ｓ、α′Ｃ２Ｓ和γ
Ｃ２Ｓ的区域。Ｃ３Ｓ是不一致熔融化合物，它仅存在于１２５０～２１５０℃之间，在２１５０℃分解为组
成为Ｍ 的液相和ＣａＯ。在１２５０℃时，Ｃ３Ｓ分解为α′Ｃ２Ｓ和ＣａＯ，但这时的分解只在靠近

１２５０℃温度小范围内才会很快地进行，在较低温度时的分解几乎可以忽略不计，所以Ｃ３Ｓ能
在很长的时间内以介稳状态存在于常温下。从热力学观点看，这种介稳状态的Ｃ３Ｓ具有较高
的内能，这就是Ｃ３Ｓ活性大，有高度水化能力的原因之一，因此，硅酸盐水泥中Ｃ３Ｓ是保证水
泥具有高度水硬活性的最重要的矿物成分。此外，介稳态的βＣ２Ｓ也是硅酸盐水泥中含量高
的一种水硬活性矿物。为了保证水泥质量应尽量避免Ｃ３Ｓ分解以及βＣ２Ｓ向无水硬活性的γ
Ｃ２Ｓ的多晶转变，为此，在生产中应采取急冷措施，将Ｃ３Ｓ和βＣ２Ｓ迅速越过分解温度或晶型
转变温度，在低温下以介稳态保存下来。介稳态是一种高能量状态，有较强的反应能力，这也
就是Ｃ３Ｓ和βＣ２Ｓ具有较高水硬活性的热力学上的原因。

Ｈ 点是这个分二元系统的低共熔点．可以看出在这个分二元系统中出现液相的最低温度
是２０５０℃。在水泥熟料烧成时需要有２０％～３０％的液相，尽管此分二元系统可以提供水泥中
最重要的矿物组成 Ｃ２Ｓ和 Ｃ３Ｓ，但在生产中却不能采用 ＣａＯ、ＳｉＯ２ 二组分配料，必须加入

Ａｌ２Ｏ３、Ｆｅ２Ｏ３ 等组分以降低出现液相的温度，有利于烧成。

６．３．３．４　ＭｇＯＳｉＯ２系统

ＭｇＯＳｉＯ２系统对镁质耐火材料（如方镁石砖、镁橄揽石砖）及镁质陶瓷的生产有密切关系。

ＭｇＯＳｉＯ２ 系统相图如图６．４５所示。其相图中的 ＭｇＯＭｇ２ＳｉＯ４ 分二元系统，最早被认
为是具有简单低共熔物的二元系统，后来的研究表明是属于有限互溶固溶体类型（相图中用下
标Ｓ·Ｓ·表示形成有限互溶固溶体）。横坐标是质量百分数。各无变量点的性质列于表６．６中。

ＭｇＯＳｉＯ２ 系统中有一个一致熔融化合物 Ｍ２Ｓ（２ＭｇＯ·ＳｉＯ２ 或 Ｍｇ２ＳｉＯ４，镁橄揽石）和
一个不一致熔融化合物 ＭＳ（ＭｇＯ·ＳｉＯ２ 或 ＭｇＳｉＯ３，顽火辉石）。Ｍ２Ｓ的熔点很高，达

１８９０℃。ＭＳ则在１５５７℃分解为 Ｍ２Ｓ和Ｄ组成的液相。
在 ＭｇＯＭｇ２ＳｉＯ４这个分二元系统中，有一个溶有少量ＳｉＯ２ 的 ＭｇＯ有限互溶固溶体单

相区以及此固溶体与 Ｍｇ２ＳｉＯ４形成的低共熔点Ｃ，低共熔温度是１８５０℃。

·３８２·６．３　二 元 系 统



图６．４５　ＭｇＯＳｉＯ２ 系统相图

表６．６　ＭｇＯＳｉＯ２ 系统中无变量点的性质

图上点号 相 平 衡 平衡性质
组　　成（％）

ＭｇＯ ＳｉＯ２

温度

（℃）

Ａ 幑幐熔体 ＭｇＯ 熔　化 １００ ０ ２８００

Ｂ 幑幐熔体 Ｍ２Ｓ 熔　化 ５７．２ ４２．８ １８９０

Ｃ 幑幐熔体 ＭｇＯＳ·Ｓ·＋Ｍ２Ｓ 低共熔点 ～５７．７ ～４２．３ １８５０

Ｄ 熔体＋Ｍ２ 幑幐Ｓ ＭＳ 转熔点 ～３８．５ ６１．５ １５５７

Ｅ 幑幐熔体 ＭＳ＋α方石英 低共熔点 ～３５．５ ～６４．５ １５４３

Ｆ 熔体 幑幐Ｆ′ 熔体Ｆ＋α方石英 熔化分层 ３０ ７０ １６９５

Ｆ′ 熔体 幑幐Ｆ′ 熔体Ｆ＋α方石英 熔化分层 ０．８ ９９．２ １６９５

在 Ｍｇ２ＳｉＯ４ＳｉＯ２ 分二元系统中，有一个低共熔点Ｅ和一个转熔点Ｄ，在富硅的液相部分
出现液相分层。这种在富硅液相发生分层的现象，不但在 ＭｇＯＳｉＯ２、ＣａＯＳｉＯ２ 系统，而且在
其他碱金属和碱土金属氧化物与ＳｉＯ２ 形成的二元系统中也是普遍存在的。ＭｇＳｉＯ３ 有几种
结构相近的晶型。室温下稳定的晶型是顽火辉石，高温下稳定的晶型是原顽火辉石。原顽火
辉石冷却时如不加入矿化剂，它不再转化为顽火辉石而介稳存在，或者转化为斜顽火辉石，后
者在整个温度范围内都是不稳定的。将斜顽火辉石加热，约在１１００℃又可转化为原顽火辉
石。另一种观点认为顽火辉石在１１８０℃可逆地转化为斜顽火辉石，而在１２６０℃以上斜顽火辉
石和原顽火辉石形成平衡状态。因此在１１８０～１２６０℃斜顽火辉石是稳定的。

原顽火辉石是滑石瓷中的主要晶相，如果制品中发生原顽火辉石向斜顽火辉石的晶型转
变，密度将由３．１０ｇ／ｃｍ３增加到３．１８ｇ／ｃｍ３，相当于体积缩小２．６％，这可能导致制品气孔率
增加，机械强度下降，甚至产生粉化，因而在生产上要采取稳定措施防止这种晶型转变。研究
证明若瓷体中有玻璃相存在，或者加入不同添加剂使高温晶型形成固溶体，都可以使原顽火辉

·４８２· ６　相平衡和相图



石在低温下长期稳定存在。
可以看出，在 ＭｇＯＭｇ２ＳｉＯ４这个分系统中的液相线温度很高（在低共熔温度１８５０℃以

上），而在 Ｍｇ２ＳｉＯ４ＳｉＯ２分系统中液相线温度要低得多，因此，镁质耐火材料配料中 ＭｇＯ含
量应大于 Ｍｇ２ＳｉＯ４ 中的 ＭｇＯ含量，否则配料点落入 Ｍｇ２ＳｉＯ４ＳｉＯ２ 分系统，开始出现液相温
度及全熔温度急剧下降，造成耐火度大大下降。据此也可以推测镁砖和硅砖不能在炼钢炉上
或其他工业窑炉上一起使用。这是因为在平炉冶炼温度附近，硅砖中的ＳｉＯ２ 和镁砖中的

ＭｇＯ反应生成熔点更低的化合物并产生大量液相，使材料耐火性能变坏。

６．３．３．５　ＣａＯＡｌ２Ｏ３系统
图６．４６是ＣａＯＡｌ２Ｏ３系统相图。该系统共有Ｃ３Ａ、Ｃ１２Ａ７、ＣＡ、ＣＡ２和ＣＡ６五种化合物，

其中Ｃ３Ａ、ＣＡ、ＣＡ２ 和ＣＡ６均为不一致熔融化合物，分解温度分别为１５３５℃、１６０８℃，１７７０℃
和１８６０℃。Ｃ１２Ａ７ 在通常温度的空气中为一致熔融化合物，熔点为１３９２℃（如图６．４６所示）。
在完全干燥空气中发现Ｃ３Ａ和ＣＡ在１３６０℃能够生成低共熔物，其组成为５０．６５ｗｔ％Ａｌ２Ｏ３
和４９．３５ｗｔ％ＣａＯ。在这种情况下，Ｃ１２Ａ７在相图中没有稳定相区，整个系统没有温度的最高
点。

图６．４６　ＣａＯＡｌ２Ｏ３ 系统相图

Ｃ３Ａ也是水泥熟料中的主要成分，加热到１５３５℃分解为游离ＣａＯ和液相。Ｃ３Ａ和水的
反应很快，很强烈，所以当硅酸盐水泥中Ｃ３Ａ成分较多时，水泥的水化速度较快。

ＣＡ是矾土水泥熟料中的主要矿物，加热到１６０８℃分解为ＣＡ２和液相。ＣＡ和水化合时，
反应速度快，产物的强度也高。所以矾土水泥称为快硬高强水泥。

ＣＡ２ 具有高耐火性能，为耐火水泥熟料中必不可少的主要成分，在加热时于１７７０℃分解
为ＣＡ６ 和液相。

ＣＡ６ 存在于电熔刚玉制品中，在加热时于１８６０℃分解为Ａｌ２Ｏ３和液相。

Ｃ１２Ａ７ 稍具水硬性，在硅酸盐水泥熟料和矾土水泥熟料中均有少量存在。

６．３．３．６　ＭｇＯＡｌ２Ｏ３系统

ＭｇＯＡｌ２Ｏ３ 系统相图对于生产镁铝制品、合成镁铝尖晶石制品及透明氧化铝陶瓷具有重
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要意义。图６．４７为该系统相图。

图６．４７　ＭｇＯＡｌ２Ｏ３ 系统相图 图６．４８　ＭｇＯＭＡ系统相图　

本系统中形成一种化合物———镁铝尖晶石 ＭＡ（ＭｇＯ·Ａｌ２Ｏ３）。ＭＡ组成中含７１．８ｗｔ％
Ａｌ２Ｏ３（即５０ｍｏｌ％Ａｌ２Ｏ３），它将相图分成具有低共熔点 Ｅ１（１９９５℃）的 ＭｇＯＭＡ 和 Ｅ２
（１９２５℃）的 ＭＡＡｌ２Ｏ３两个分系统。两个低共熔点温度均接近２０００℃，可知方镁石 ＭｇＯ、刚
玉Ａｌ２Ｏ３ 和尖晶石 ＭＡ都是高级耐火材料。由于 ＭｇＯ、Ａｌ２Ｏ３ 及 ＭＡ之间都具有一定的互
溶性，故各成为一个低共熔型的有限互溶固溶体相图。

由６．４７图可以看出温度对彼此溶解度的影响，即温度升高溶解度增加，各自在其低共熔
温度溶解度最大。图６．４８表示的 ＭｇＯＭＡ系统中，在１９９５℃时，以方镁石为主的固溶体中
含１８ｗｔ％Ａｌ２Ｏ３，以尖晶石为主的固溶体中含９ｗｔ％ＭｇＯ。温度下降时，互溶度降低，１７００℃
时方镁石中约固溶３ｗｔ％Ａｌ２Ｏ３，至１５００℃时，ＭｇＯ与 ＭＡ二者完全脱溶。同样可知，ＭＡ
Ａｌ２Ｏ３ 系统中在８００～１９２５℃变化时，尖晶石中的Ａｌ２Ｏ３含量波动在７２～９２ｗｔ％之间。

由于 ＭＡ有较高的熔点（２１０５℃）及其低共熔点，在尖晶石类矿物中与镁铬尖晶石（熔点
约２３５０℃）相似，具有许多优良性质，高温下又能与ＭｇＯ等形成有限互溶固溶体，所以ＭＡ是
一种很有价值的高温相组成。用 ＭＡ作为方镁石的陶瓷结合相，可以显著改善镁质制品的热
震稳定性，即制得性能优良的镁铝制品。由图６．４８可知，从提高耐火度出发，镁铝制品的配料
组成应偏于 ＭｇＯ侧。在该侧 Ａｌ２Ｏ３ 部分地固溶于 ＭｇＯ，组成物开始熔融的温度较高。例
如，物系组成中的Ａｌ２Ｏ３含量为５ｗｔ％或１０ｗｔ％时，开始熔融温度为２５００℃或２２５０℃左右，
比其共熔温度约高５００℃或２５０℃，其完全熔融温度可高达２７８０℃和２７５０℃左右。

冶金用镁铝砖是我国耐火材料工作者在２０世纪５０年代研制成功的一种碱性耐火材料，
它含５～１０ｗｔ％Ａｌ２Ｏ３，用于炼钢平炉炉顶等部位，效果显著。为充分利用我国丰富的矾土矿
资源、取代较短缺的镁铬砖，取得很大成绩，至今仍发挥着重要作用。

透明Ａｌ２Ｏ３ 陶瓷是用纯Ａｌ２Ｏ３ 中添加０．３～０．５ｗｔ％的 ＭｇＯ，在 Ｈ２ 的气氛中于１７５０℃
左右烧结而制成。根据相图可知，透明氧化铝陶瓷的成分是含有 Ｍｇ２＋离子的刚玉固溶体，当
温度降低时，ＭｇＯ在Ａｌ２Ｏ３中的溶解度递减。如果制品在高温烧结，以缓慢的速度冷却，将会
有尖晶石从固溶体刚玉中析出，但由于 ＭｇＯ含量微少，晶界上的偏析现象只能在电子显微镜
下观察到，制品不至于失透。另外，也正由于 ＭｇＯ杂质的存在，阻碍了晶界的移动使气孔容
易消除而制得透明的氧化铝陶瓷。
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　　６．３．３．７　ＢａＯＴｉＯ２系统相图

ＢａＯＴｉＯ２ 系统相图如图６．４９所示。该系统相图对于ＢａＴｉＯ３ 铁电体及以ＢａＴｉＯ３ 为主
晶相的铁电陶瓷制备有着重要的指导意义。

图６．４９　ＢａＯＴｉＯ２ 系统相图

ＢａＯＴｉＯ２ 系统有５种化合物：Ｂａ２ＴｉＯ４、ＢａＴｉＯ３、ＢａＴｉ２Ｏ５、ＢａＴｉ３Ｏ７、ＢａＴｉ４Ｏ９。其中

Ｂａ２ＴｉＯ４ 和ＢａＴｉＯ３ 为一致熔融化合物，熔点分别为１８６０℃和１６１２℃。ＢａＴｉＯ３具有六方和立
方两种晶型，晶型转变温度为１４６０℃，进一步研究表明立方ＢａＴｉＯ３ 将在１２０℃（居里点）下转
变为四方ＢａＴｉＯ３（图６．４９中未示出），四方ＢａＴｉＯ３ 具有良好的铁电性能。从相图还可以看
出，在高温下ＢａＴｉＯ３ 对ＴｉＯ２有一定的溶解度，能形成有限互溶固溶体。ＢａＴｉ２Ｏ５，ＢａＴｉ３Ｏ７，

ＢａＴｉ４Ｏ９ 都是不一致熔融化合物。ＢａＴｉ２Ｏ５稳定存在的温度范围是１２１０～１３２２℃，在１３２２℃
分解为组成为Ｋ 的液相和ＢａＴｉＯ３ 固溶体，１２１０℃分解为ＢａＴｉＯ３ 固溶体和ＢａＴｉ３Ｏ７。Ｂａ
Ｔｉ３Ｏ７ 于１３５７℃下分解为ＢａＴｉ４Ｏ９和液相。ＢａＴｉ４Ｏ９在１４２８℃分解为ＴｉＯ２和液相。

在ＢａＯＴｉＯ２ 系统中最重要的化合物是ＢａＴｉＯ３。ＢａＴｉＯ３ 可以做成单晶体，也可做成陶
瓷体。根据ＢａＯＴｉＯ２相图，采用提拉法制备ＢａＴｉＯ３单晶，把配方调整在一致熔融的位置（ｍ
点）时并不能很好控制ＢａＴｉＯ３单晶生长。这是因为ＢａＴｉＯ３ 的多晶转变，若在ｍ点处拉制单
晶，生长出来的是六方ＢａＴｉＯ３，降温至１４６０℃要转变为立方ＢａＴｉＯ３，立方型ＢａＴｉＯ３ 将在

１２０℃（居里点）转变为四方型，这时ＢａＴｉＯ３才具有人们所需要的铁电性能。一个单晶体从高
温降至室温经过多次相变是容易造成开裂的。直接得到低温变体（如β石英的水热合成）或
尽量减少相变数，是解决这类问题的办法。在ＢａＴｉＯ３ 单晶的制备中，采用了后一种办法，即
把配料点选择在ＰＫ 之间，使拉制单晶过程中得到立方型ＢａＴｉＯ３ 单晶，减少一次相变。１９６８
年尼恩（Ｌｉｎｅ）和贝尔鲁斯（Ｂｅｌｒｕｓｓ）就采用了这种办法获得了良好的ＢａＴｉＯ３单晶。

以ＢａＴｉＯ３ 为主晶相的铁电陶瓷，用途也相当广泛。在生产这种陶瓷时，该相图同样起到
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了指导作用。按照相图配方应控制在ＢａＯ∶ＴｉＯ２＝１∶１。但是Ｂａ２ＴｉＯ４ 化合物是极有害的
物质，它具有吸潮性，若陶瓷中含有Ｂａ２ＴｉＯ４，会导致瓷片的膨胀而产生裂纹。为了避免在陶
瓷中出现Ｂａ２ＴｉＯ４ 化合物，应把配方稍往右偏一些。因为ＢａＴｉＯ３ 对ＴｉＯ２ 有一定的溶解度，

ＴｉＯ２ 稍有过量，仍得到未破坏晶格的ＢａＴｉＯ３固溶体，不影响陶瓷的铁电性能，至多出现极少
量的无破坏作用的ＢａＴｉ３Ｏ７化合物。

６．３．３．８　ＦｅＣ合金相图

ＦｅＣ合金是二元合金中最典型的合金之一，工程上广泛应用的碳钢、铸铁等都属于ＦｅＣ
合金。ＦｅＣ合金相图是二元合金相图中具有代表性的相图，是ＦｅＣ合金组织分析、工艺制
度确定、合金性能预测的重要依据，在工程实际中有着重要的实用价值。

ＦｅＣ合金相图中有以下几个重要的相，它们是３种重要的固溶体———δ铁素体（δＦｅｒ
ｒｉｔｅ）、奥氏体（Ａｎｓｔｅｎｔｉｔｅ）或α铁素体，以及一种金属间化合物———渗碳体（Ｃｅｍｅｎｔｉｔｅ）Ｆｅ３Ｃ。
此外，还有一种介稳相———马氏体（Ｍａｒｔｅｎｓｉｔｅ），介稳相在快冷时形成。

相图中有３种典型相间反应：
包晶反应：Ｌ０．５３％Ｃ＋δ０． →０９％Ｃ γ０．１７％Ｃ
共晶反应：Ｌ４． →３％Ｃ γ２．１１％Ｃ＋Ｆｅ３Ｃ６．６７％Ｃ
共析反应：γ０． →７７％Ｃ α０．０２１８％Ｃ＋Ｆｅ３Ｃ６．６７％Ｃ
（１）相图分析

ＦｅＣ合金是铁与碳组成的合金，碳在合金中以两种形式存在，一种是以化合物Ｆｅ３Ｃ形式
出现，另一种则以石墨形式存在。相应的ＦｅＣ合金相图由实线（ＦｅＦｅ３Ｃ）和虚线（ＦｅＣ）两部
分构成，因而也称为双重相图，如图６．５０所示。

首先分析ＦｅＣ合金相图中的实线部分。其组元为Ｆｅ和Ｆｅ３Ｃ（渗碳体Ｃｍ）。纯铁在固态
时有两种同素异构体，存在于不同的温度范围。在９１２℃以下和１３９４℃到１５３８℃之间为体心
立方结构。为了区别，室温至９１２℃之间称为α铁，１３９４℃到１５３８℃之间称为δ铁。在９１２℃
到１４００℃温度范围，铁以面心立方结构存在，称为γ铁。Ｆｅ３Ｃ（渗碳体）为间隙式化合物，该化
合物稳定，在熔化前不分解，故可看作独立组元，将ＦｅＣ合金相图划分为ＦｅＦｅ３Ｃ部分。

图６．５０中有以下５个单相区：

① 液相区（Ｌ）———ＡＢＣＤ线以上的区域为液相区。

②α相区———α相为碳在αＦｅ中的固溶体，具有体心立方结构，在ＧＰＱ区内。

③γ相区———γ相为碳在γＦｅ中的固溶体，具有面心立方结构，在ＧＳＥＪＮ 区内。

④δ相区———δ相为碳在δＦｅ中的固溶体，具有体心立方结构，在ＡＨＮ 区内。

⑤Ｆｅ３Ｃ（渗碳体Ｃｍ）相区———ＦｅＦｅ３Ｃ相图中，ＤＦＫ 纵轴左侧的区域。
图６．５０中的双相区，两个单相区所夹的区域为相应的双相区，在室温下不同成分范围的

双相区均为α＋Ｆｅ３Ｃ。
图６．５０中的相区界线有以下几种：

① 液相线———ＡＢＣＤ。

② 固相线———ＡＨＪＥＣＦ。

③ 包晶反应线———ＨＪＢ，发生包晶反应，ＬＢ＋δ →Ｈ γＪ，形成奥氏体组织（Ａ）。

④ 共晶反应线———ＥＣＦ，发生共晶反应，Ｌ →Ｃ γＥ＋Ｆｅ３ＣＦ，形成莱氏体（Ｌｅｄｅｂｕｒｉｔｅ）组
织（Ｌｄ）。
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图６．５０　ＦｅＣ合金相图

⑤ 共析反应线———ＰＳＫ，发生共析反应，γ →Ｓ αＰ＋Ｆｅ３ＣＫ，形成珠光体（Ｐｅａｒｌｉｔｅ）组织
（Ｐ）。

⑥ 析出线———自单相中析出第二相

ＣＤ线 →Ｌ Ｆｅ３ＣⅠ
ＥＳ线 →γ Ｆｅ３ＣⅡ
ＰＱ线 →α Ｆｅ３ＣⅢ
因各单相中析出的形态不同，故作为组织是有区别的，以下标Ⅰ、Ⅱ、Ⅲ来区别不同组织。

⑦ 其他相区界线　如 ＨＮ、ＧＰ等。
相图中重要的无变量点有：

① 包晶反应点Ｊ　Ｊ点成分的合金可以全部发生包晶反应。

② 共晶反应点Ｃ　具有Ｃ点成分的液相发生共晶反应。

③ 共析反应点Ｓ　具有Ｓ点成分的γ相发生共析反应。

ＦｅＦｅ３Ｃ相图中个点的成分、温度及特性综合列于表６．７。
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表６．７　ＦｅＦｅ３Ｃ相图中个点的特性

符　号 温度（℃） 含碳量（％） 特　性　说　明

Ａ １５３８ ０ 　纯铁熔点

Ｂ １４９５ ０．５３ 　包晶反应是液相合金的成分

Ｃ １１４８ ４．３０ 　共晶反应点

Ｄ １２２７ ６．６９ 　渗碳体的熔点

Ｅ １１４８ ２．１１ 　碳在γＦｅ中的最大溶解度

Ｆ １１４８ ６．６９ 　渗碳体成分

Ｇ ９１２ ０ 　α →铁 γＦｅ的转变点

Ｈ １４９５ ０．０９ 　碳在δ铁中的最大溶解度

Ｊ １４９５ ０．１７ 　包晶反应点

Ｋ ７２７ ６．６９ 　渗碳体成分

Ｎ １３９４ ０ 　γ →铁 δＦｅ的转变点

Ｐ ７２７ ０．０２１８ 　碳在αＦｅ中的最大溶解度

Ｓ ７２７ ０．７７ 　共析反应点

Ｑ ６００ ０．００８ 　６００℃碳在αＦｅ中的最大溶解度

（２）ＦｅＣ合金的平衡结晶过程及组织
首先对ＦｅＣ合金进行分类，一般按照有无共晶反应将ＦｅＣ合金分为碳钢和铸铁两大类，

即碳含量大于２．１１ｗｔ％为铸铁，碳含量小于２．１１ｗｔ％为碳钢（其中碳含量小于０．０２１８ｗｔ％为
工业纯铁）。按ＦｅＦｅ３Ｃ相图结晶的铸铁，因其断口呈白亮色，成为白口铸铁。在工程上，按组
织特征又将ＦｅＣ合金细分为７类。所划分的各类ＦｅＣ合金的名称、含碳量范围及室温平衡
组织如表６．８所示。

表６．８　ＦｅＣ合金的分类

总　　类 分类名称 含碳量（％） 室温平衡组织

铁 工业纯铁 ＜０．０２１８ 　铁素体或铁素体＋三次渗碳体

钢

亚共析钢

共析钢

过共析钢

０．０２１８～０．７７

０．７７

０．７７～２．１１

　先共析铁素体＋珠光体

　珠光体

　先共析二次渗碳体＋珠光体

铸铁

亚共析铸铁

共析铸铁

过共析铸铁

２．１１～４．３０

４．３０

４．３０～６．６９

　珠光体＋二次渗碳体＋莱氏体

　莱氏体

　一次渗碳体＋莱氏体

以下对图６．５１中指定成分合金的结晶过程进行分析。

① 工业纯铁（含碳量０．０１ｗｔ％的合金Ⅰ）
图６．５１中合金Ⅰ结晶过程如下：

Ｌ
ｔ１～ｔ２

→Ｌ
→
δ
Ｌ＋δ

ｔ
→
２

δ
ｔ２～ｔ３

→
无变化

δ
ｔ３～ｔ４

→
→

δ γ
δ＋γ

ｔ
→
４

γ
ｔ４～ｔ５

→
无变化

γ
ｔ５～ｔ６

→
→

γ α
γ＋α

ｔ
→
６

α
ｔ６～ｔ７

→
无变化

α

ｔ＜ｔ７

→α Ｆｅ３Ｃ
→
Ⅲ
α＋Ｆｅ３ＣⅢ

上述结晶过程表明，合金由液相完全转变为δ相后，随着温度下降，固溶体发生了两次同
素异构转变。即冷却到ｔ３温度时，开始发生 →δ γ的同素异构转变，这一转变过程中奥氏体
（γ）通常在δ相的晶界上形成核，然后长大（见图６．５２）。此过程在ｔ４ 温度结束。冷却到温度
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图６．５１　典型ＦｅＣ合金冷却时组织转变过程分析

ｔ５～ｔ６ 间又发生同素异构转变 →γ α，温度到达ｔ６ 时全部转变为铁素体α。冷却至ｔ７ 时，体
素体已呈饱和状态。温度低于ｔ７ 时，将从铁素体中析出Ｆｅ３ＣⅢ。在缓慢冷却条件下，这种渗
碳体以不连续网状沿铁素体晶界析出。

图６．５２　含碳量０．０１ｗｔ％的工业纯铁结晶时组织结构示意图

此成分的合金在室温时析出的Ｆｅ３Ｃ的量可由杠杆规则计算：

ｗＦｅ３ＣⅢ ＝
０．０１－０
６．６９－０≈

０．１５％

　　以上计算将铁素体在室温时含碳量以零计。

② 共析钢（含碳量０．７７ｗｔ％的合金Ⅱ）
图６．５１中合金Ⅱ结晶过程如下：

Ｌ０．７７
ｔ１～ｔ２

→Ｌ
→
γ
Ｌ＋γ

ｔ
→
２

γ０．７７
ｔ２～ｔ３

→
无变化

γ０．７７
ｔ３＝７２７℃

γ０． 幑幐７７ （α０．０２１８＋Ｆｅ３Ｃ
→）（α＋Ｆｅ３Ｃ）

即合金Ⅱ经匀晶转变全部形成奥氏体后，于７２７℃的恒温下发生共析转变，转变的产物为
珠光体Ｐ，其中片层状的渗碳体Ｆｅ３Ｃ分布在基体铁素体中（见图６．５３）。当放大倍数较低，渗
碳体片层无法分辨时，就不能清楚地看到这种片层状组织。珠光体中片层状的Ｆｅ３Ｃ经适当
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的退火处理后，可呈球粒状分布在铁素体中，称为球状（或粒状）珠光体。

图６．５３　共析钢中的片状珠光体（１０００×）

③ 亚共析钢（含碳量０．４ｗｔ％的合金Ⅲ）
图６．５１中合金Ⅲ结晶过程如下：合金Ⅲ在ｔ１～ｔ２之间按匀晶转变析出δ固溶体。冷却到

ｔ２ 温度（１４９５℃）时，δ固溶体的含碳量为０．０９ｗｔ％，液相的含碳量为０．５３ｗｔ％。此时液相和δ
相发生包晶反应Ｌ０．５３＋δ０． →０９ γ０．１７。由于合金的含碳量（０．４ｗｔ％）大于０．１７ｗｔ％，所以包晶
转变结束后，还有剩余的液相存在。从ｔ２～ｔ３ 之间，液相不断结晶出奥氏体，奥氏体的组成随
温度下降沿ＪＥ线变化。冷却至ｔ３ 温度时，合金全部为含碳量等于０．４ｗｔ％的奥氏体。单相
奥氏体在ｔ４ 温度时开始析出铁素体。随温度下降铁素体不断增加，铁素体的含碳量沿ＧＰ线
变化，剩余奥氏体的含碳量沿ＧＳ线变化。当温度到达ｔ５（７２７℃）时，剩余奥氏体含碳量达

０．７７ｗｔ％，发生共析转变形成珠光体，此时合金组织为铁素体＋珠光体。７２７℃以下，铁素体
中将析出三次渗碳体Ｆｅ３ＣⅢ，但数量很少，一般可以忽略。此合金室温时的组织为铁素体与珠
光体，如图６．５４所示。

图６．５４　含碳量０．４ｗｔ％的碳钢室温时的组织
（白色—铁素体；黑色—珠光体）
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亚共析钢的含碳量范围为０．０２１８～０．７７ｗｔ％，所以缓冷至室温后的组织均由铁素体与珠
光体组成。钢的含碳量越高，室温时珠光体的含量也越高。

若设亚共析钢的含碳量为ｃ，利用杠杆规则可推算出珠光体质量百分数的近似值ｗｐ 为：

ｗｐ ＝ ｃ－０．０２１８
０．７７－０．０２１８≈

ｃ
０．８

（６．１０）

　　式（６．１０）中近似取珠光体Ｐ的含碳量为０．８ｗｔ％，利用式（６．１０）可方便地估算出亚共析
钢中珠光体的质量分数。若忽略珠光体与铁素体密度差别，也可以根据组织中珠光体Ｐ所占
面积的百分数，反推出亚共析钢的含碳量。

同样，合金中各相的含量为：

ｗα ＝ ６．６９－ｃ
６．６９－０．０２１８×

１００％ （６．１１）

ｗＦｅ３Ｃ ＝
ｃ－０．０２１８
６．６９－０．０２１８×

１００％ （６．１２）

　　④ 过共析钢（含碳量１．２ｗｔ％的合金Ⅳ）
图６．５１中合金Ⅳ结晶过程如下：

Ｌ
ｔ１－ｔ２

→Ｌ
→
γ
Ｌ＋γ

ｔ
→
２

γ
ｔ２～ｔ３

→无变化γ
ｔ３－ｔ４

→γ Ｆｅ３Ｃ
→
Ⅱ
γ＋Ｆｅ３ＣⅡ

ｔ４＝７２７℃

幑幐γ
→Ｐ Ｐ＋Ｆｅ３ＣⅡ

在过共析钢，由γ中析出的二次渗碳体Ｆｅ３ＣⅡ呈网状分布在奥氏体晶界上。７２７℃发生共
析转变后，最终得到的室温组织为网状的二次渗碳体和珠光体，如图６．５５所示。二次渗碳体
的量随含碳量增加而增加，含碳量为２．１１ｗｔ％时，二次渗碳体的量达到最大值：

ｗＦｅ３Ｃ＝
２．１１－０．７７
６．６９－０．７７×１００％＝２２．６％

图６．５５　含碳量１．２ｗｔ％的过共析钢缓慢冷却后的组织（５００×）（硝酸酒精浸蚀）

白色网状相为二次渗碳体，暗黑色为珠光体

⑤ 共晶白口铸铁（含碳量４．３ｗｔ％的合金Ⅴ）
图６．５１中合金Ⅴ结晶过程如下：

Ｌ４．３
１１４８℃

Ｌ４．幑幐３ Ｌ→
ｄ
Ｌｄ（γ２．１１＋Ｆｅ３Ｃ共晶）

ｔ１～ｔ２

→γ Ｆｅ３Ｃ
→
Ⅱ
（γ＋Ｆｅ３ＣⅡ＋Ｆｅ３Ｃ共晶）

ｔ２＝７２７℃

幑幐γ
→Ｐ Ｌｄ′（Ｐ＋
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Ｆｅ３ＣⅡ＋Ｆｅ３Ｃ共晶）
共晶反应完成后，随温度下降，共晶奥氏体中不断析出二次渗碳体，它通常依附在渗碳体

上而无法分辨。７２７℃时奥氏体转变为珠光体，最后得到由珠光体、二次渗碳体和共晶渗碳体
组成的组织，此组织称为室温莱氏体，用Ｌｄ′表示。室温莱氏体保留了高温莱氏体的形貌，只是
组成相奥氏体发生了转变（ →γ Ｐ）。因此，常将室温莱氏体称为低温莱氏体或变态莱氏体，
见图６．５６。

图６．５６　共晶白口铸铁的室温组织———低温莱氏体（白色基体是共晶渗碳体，

黑色颗粒是由共晶奥氏体转变而来的珠光体）２００×

⑥ 亚共晶白口铸铁（含碳量３．０ｗｔ％的合金Ⅵ）
图６．５１中合金Ⅵ结晶过程比较复杂（见图６．５７），分析如下：

Ｌ
ｔ１～ｔ２

→Ｌ
→
γ
Ｌ＋γ

ｔ２＝１１４８℃

Ｌ４．幑幐３ Ｌ→
ｄ
γ２．１１＋Ｌｄ

ｔ２～ｔ３

→γ Ｆｅ３Ｃ
→
Ⅱ
γ＋Ｆｅ３ＣⅡ＋Ｌｄ

ｔ３＝７２７℃

γ０． 幑幐７７ Ｐ
Ｌ 幑幐ｄ Ｌｄ

→
′

Ｐ＋Ｆｅ３ＣⅡ＋Ｌｄ′

上述结晶过程表明，亚共晶成分的ＦｅＣ合金在结晶开始有一个先共晶奥氏体的析出过
程。当温度降到１１４８℃时合金分解成两部分，即含碳量２．１１ｗｔ％的奥氏体和含碳量４．３ｗｔ％
的液相。在随后的冷却中，含碳量４．３ｗｔ％的液相在１１４８℃发生共晶反应转变为莱氏体。然
后在７２７℃发生共析转变成为低温莱氏体Ｌｄ′；而含碳量２．１１ｗｔ％的先共晶奥氏体，自１１４８℃
降温时，其成分沿ＥＳ线变化不断析出二次渗碳体，剩余奥氏体于７２７℃发生共析转变成为珠
光体，最后为Ｐ＋Ｆｅ３ＣⅡ。合金的组织最终为Ｐ＋Ｆｅ３ＣⅡ＋Ｌｄ′（见图６．５８）。

铸铁组织中各相的质量百分数可以通过杠杆规则计算：

ｗＬｄ′＝
３．０－２．１１
４．３－２．１１×

１００％ ＝４０．６％

ｗＰ ＝ ４．３－３．０４．３－２．１１×
６．６９－２．１１
６．６９－０．７７×

１００％ ＝４６％

ｗＦｅ３ＣⅡ ＝
４．３－３．０
４．３－２．１１×

２．１１－０．７７
６．６９－０．７７×

１００％ ＝１３．４％

　　⑦ 过共晶白口铸铁（含碳量５．０ｗｔ％的合金Ⅶ）
图６．５１中合金Ⅶ结晶过程如下：
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图６．５７　含碳量３．０ｗｔ％的亚共晶

白口铸铁结晶过程示意图

图６．５８　亚共晶白口铸铁室温下的组织（黑色树枝

状组织是珠光体，其余为莱氏体）２００×

Ｌ
ｔ１～ｔ２

→Ｌ Ｆｅ３Ｃ
→
Ⅰ
Ｌ ＋Ｆｅ３ＣⅠ

ｔ２（＝１１４８℃）

Ｌ４．幑幐３ Ｌ→
ｄ
Ｌｄ ＋Ｆｅ３ＣⅠ

ｔ２～ｔ３

Ｌｄ 中γ体析出Ｆｅ３Ｃ
→
Ⅱ
Ｌｄ ＋Ｆｅ３ＣⅠ

ｔ３（＝７２７℃）

幑幐γ
→Ｐ Ｌｄ′＋Ｆｅ３ＣⅠ

含碳量５．０ｗｔ％的过共晶白口铸铁室温组织为Ｌｄ′＋Ｆｅ３ＣⅠ，如图６．５９所示。组织中各相
的质量百分数为：

ｗＬｄ′＝
６．６９－５．０
６．６９－４．３×

１００％ ≈７１％

ｗＦｅ３ＣⅠ ＝
５．０－４．３
６．６９－４．３×

１００％ ≈２１％

图６．５９　过共晶白口铸铁冷却至室温后的组织（白色条片式一次渗碳体，其余为莱氏体）１００×

　　（３）含碳量对ＦｅＣ合金平衡组织及力学性能的影响

① 含碳量对平衡组织的影响
根据上述ＦｅＣ合金中各组分平衡结晶过程中组织转变的分析，可将ＦｅＦｅ３Ｃ相图中相区
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按组织组成物或组成相填写，如图６．６０所示。在不同组成的ＦｅＣ合金室温组织中，各组成相
的相对含量如图６．６１所示。由图６．６０和图６．６１可以看出，随含碳量增加，ＦｅＣ合金组织的
相应变化为：

α＋Ｆｅ３Ｃ →Ⅲ α＋ → →Ｐ Ｐ Ｐ＋Ｆｅ３Ｃ →Ⅱ Ｐ＋Ｆｅ３ＣⅡ＋Ｌｄ →′ Ｌｄ →′ Ｌｄ′＋Ｆｅ３ＣⅠ

图６．６０　ＦｅＣ合金相图中相区组成物或组成相

图６．６１　ＦｅＣ合金的成分与组织的关系

从相平衡角度看，ＦｅＣ合金在室温下的平衡组织皆由铁素体和渗碳体两相所组成。当含
碳量为零时，合金为单一的铁素体。随含碳量增加，铁素体量直线下降。与此相反，渗碳体由
零增至百分之百，其形态亦发生变化：

Ｆｅ３ＣⅢ（薄片状 →） 共析Ｆｅ３Ｃ（层片状 →） Ｆｅ３ＣⅡ（网状 →） 共晶Ｆｅ３Ｃ（连续基体）
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→ Ｆｅ３ＣⅠ（粗大片状）。

② 含碳量对力学性能的影响
铁素体硬度、强度低，但塑性好，渗碳体硬而脆。珠光体是由铁素体和渗碳体所组成的机

械混合物。细片状的渗碳体分布在铁素体基体中，起到强化作用。珠光体的力学性能如下：

σ０．２≈６００ＭＰａ，σｂ≈１０００ＭＰａ，δ≈１０％，ψ≈１２％～１５％，硬度≈２４０ＨＢＳ。珠光体的数量对

ＦｅＣ合金性能有很大影响。亚共析钢随着含碳量增加，珠光体数量逐渐增多，因而强度、硬度
增加，塑性与韧性降低。过共析钢除珠光体外，还出现了二次渗碳体，当含碳量不超过１ｗｔ％
时，在晶界上析出的二次渗碳体一般还未形成连续网状，故对性能影响不大，含碳量接近

１ｗｔ％时，强度达到最大值。含碳量超过１ｗｔ％后，因二次渗碳体的数量逐渐增多而呈连续网
状分布，使钢的脆性迅速增加，塑性大大降低，σｂ也随之降低。

６．４　三 元 系 统

三元系统是包括三个独立组元的系统，即Ｃ＝３，比二元系统要复杂得多。对于三元凝聚
系统，其相律可写成Ｆ＝Ｃ－Ｐ＋１＝４－Ｐ。当Ｐｍｉｎ＝１时，Ｆｍａｘ＝３；当Ｆｍｉｎ＝０时，Ｐｍａｘ＝４。即
在三元凝聚系统中，最多可以四相平衡共存，四相平衡时为无变量过程；系统的最大自由度数
为３，这三个独立变量是温度和三组元中任意两个组元的浓度。由于有三个变量，用平面图形
已无法表示，所以三元系统相图采用空间中的三棱柱体来表示。三棱柱的底面三角形表示三
元系统的组成，三棱柱的高是温度坐标。

６．４．１　三元系统组成表示法

由于增加了一个组元，三元系统的组成已不能用直线表示，通常是用一个每条边被均分为

１００等分的等边三角形来表示，这种等边三角形称为组成三角形，也称浓度三角形或吉普斯三
角形，如图６．６２所示。

浓度三角形的三个顶点分别表示三个纯组元，即顶点Ａ、Ｂ、Ｃ分别表示组元Ａ、Ｂ和Ｃ 的
组成为１００％。此三角形的每一条边表示二元系统中两个组元的相对含量。三角形内任一点
表示含有Ａ、Ｂ和Ｃ三组元的某个三元系统组成。如图６．６２中组成三角形中Ｍ 点，经Ｍ 引
三条线分别平行于三角形的三条边，构成三个等边小三角形△ａａａ、△ｂｂｂ、△ｃｃｃ。这三个等边
小三角形位于等边大三角形内，九条边总和正好等于大三角形的三条边之和，而且ａ＋ｂ＋ｃ＝
ＡＢ＝ＢＣ＝ＡＣ。可见，在三角形内任一点都有对应的ａ、ｂ、ｃ三个值，而且这三个数值之和是定
值，总是等于三角形的一边长。因此，可以用这三个小三角形的边长ａ、ｂ、ｃ来表示三角形内任
一点的组成含量。把三角形每一条边分为１００等分，则Ｍ 点就可以用同一单位来度量，ａ表
示Ｍ 组成点的Ａ 含量，ｂ表示Ｍ 组成点的Ｂ 含量，ｃ表示Ｍ 组成点的Ｃ 含量，ａ＋ｂ＋ｃ＝
１００％。

如果已知某个三元系统在浓度三角形内的组成点位置，其组成可以通过双线法，即经Ｍ
点引三角形任意两条边的平行线，根据它们在第三条边上的交点来确定。例如图６．６３中的

Ｍ 点的三个组元的含量可用下面的方法求得：经Ｍ 点作ＡＣ和ＢＣ 两条边的平行线与第三条
边ＡＢ 相交于Ｄ、Ｅ，把ＡＢ 边分为三段，远离Ａ 顶点的一段ａ（ａ＝ＢＥ）代表Ａ 组元的含量

Ａ％，远离Ｂ顶点的一段ｂ（ｂ＝ＡＤ）代表Ｂ组元的含量Ｂ％，中间一段ｃ（ｃ＝ＤＥ）代表对面顶点
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图６．６２　浓度三角形 图６．６３　双线法确定三元组成

Ｃ组元的含量Ｃ％。这样Ｍ 点的组成在一条边上就表示出来了。反之，若一个三元系统的组
成已知，也可用双线法确定该组成在浓度三角形内的位置。例如各组元含量分别为Ａ＝５０％，

Ｂ＝３０％，Ｃ＝２０％，欲求组成点在三角形中的位置，可在ＡＢ边上取ＢＥ＝５０％，ＡＤ＝３０％，

ＤＥ＝２０％分别表示Ａ、Ｂ、Ｃ含量。过Ｄ、Ｅ点引两条线分别平行ＡＣ和ＢＣ并交于Ｍ 点，则Ｍ
点为所求的三元组成点。

根据浓度三角形的这种表示组成的方法不难看出，一个三元组成点愈靠近某一角顶，该角
顶所代表的组元的含量必定愈高。

与二元系统一样，三元系统的组成可以用质量百分数（ｗｔ％），也可以用摩尔百分数
（ｍｏｌ％）或摩尔分数（ｘ）表示，但不能在一个相图中同时使用两种不同的浓度单位。

６．４．２　浓度三角形的性质

在浓度三角形内，下面几条规则对分析实际问题是有帮助的。

６．４．２．１　等含量规则
在浓度三角形中，平行于一条边的直线上所有各点的组成中含对面顶点组元的量相等。

图６．６４中，ＭＮ 线平行于ＡＢ 边，因此ＭＮ 线上的Ｑ、Ｐ、Ｒ等各点中含Ｃ组元的量相等，都为

ｃ％，变化的只是Ａ、Ｂ的含量，这从图上可以很清楚地看出来。

图６．６４　等含量规则 图６．６５　等比例规则

６．４．２．２　等比例规则
从浓度三角形某顶点向其对边作射线（或与其对边上任一点的连线），线上所有各点的组

成中含其他两个组分的量的比例不变。如图６．６５，通过顶点Ｃ向对边ＡＢ 作射线ＣＤ（Ｄ 是

ＡＢ 边上任一点），ＣＤ线上各点Ａ、Ｂ、Ｃ三组分的含量皆不同，但Ａ 与Ｂ 含量的比值是不变
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的，都等于ＢＤ∶ＡＤ。
此规则可以证明如下：在ＣＤ线上任取一点Ｏ，过Ｏ作ＭＮ∥ＡＢ，ＯＥ∥ＡＣ，ＯＦ∥ＢＣ，所

以ＢＦ＝ａ，ＡＥ＝ｂ（ａ表示Ａ 含量，ｂ表示Ｂ 含量），则：

ａ
ｂ ＝

ＢＦ
ＡＥ

又

ＢＦ ＝ＮＯ，　　ＡＥ ＝ＭＯ
故

ａ
ｂ ＝

ＯＮ
ＭＯ

因

△ＣＮＯ ∽ △ＣＢＤ，△ＣＭＯ ∽ △ＣＡＤ
有

ＣＯ
ＣＤ ＝

ＮＯ
ＢＤ ＝

ＭＯ
ＡＤ
，ＮＯ
ＭＯ ＝

ＢＤ
ＡＤ

所以

ａ
ｂ ＝

ＯＮ
ＭＯ ＝

ＢＤ
ＡＤ ＝

定值

图６．６６　背向线规则

６．４．２．３　背向线规则
在浓度三角形中，一个三元系统的组成点愈靠近某个顶点，该

顶点所代表的组元的含量就愈高；反之，组成点愈远离某个顶点，
系统中该顶点组元的含量就愈少。由等比例规则可以推知，在浓
度三角形中若有一熔体在冷却时析出某一顶点所代表的组元，则
液相中该顶点组元的含量不断减少，而其他两个组元的含量之比
保持不变，这时液相组成点必定沿着该顶点与熔体组成点的连线
向背离该顶点的方向移动。这一推论称为背向线规则，如图６．６６
中，若从组成为Ｍ 的熔体中析出Ｃ 晶相，则液相中Ｃ晶相的含量
不断减少，而Ａ、Ｂ的量的比例保持不变，液相必定沿着ＣＭ 线向
背离Ｃ的方向移动。析出的Ｃ晶相越多，则移动的距离越远。这一规则在分析冷却结晶过程
中液相的变化途径时非常重要。

６．４．２．４　杠杆规则
二元系统中的杠杆规则可以推广到三元系统中来，并且得到更广泛的应用。
在三元系统的相平衡中常常要解决以下两方面的问题，即当两个组成的质量为已知的三

元混合物（或相）混合成一个新混合物（或相）时，如何求出新混合物的组成；若已知组成的某三
元混合物（或相）分解成两个具有确定组成的新混合物（或相）时，如何求出两个新混合物（或
相）的相对数量关系。这类问题在浓度三角形内应用杠杆规则即可得到解决。

三元系统的杠杆规则表述如下：当两个组成已知的三元混合物（或相）混合成一个新混合
物（或相）时，则新混合物（或相）的组成点必在两个原始混合物（或相）组成点的连线上，且位于
两点之间，两个原始混合物（或相）的质量之比与它们的组成点到新混合物（或相）组成点之间
的距离成反比。
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图６．６７　杠杆规则

如图６．６７中，两个已知的三元系统Ｍ 和Ｎ，其质量分别为

ｍ和ｎ，根据杠杆规则，混合后形成的新系统Ｐ的组成点一定在

ＭＮ 的组成点连线上，且在Ｍ 和Ｎ 之间，同时有下列关系：

ｍ
ｎ ＝ＰＮＭＰ

　　现证明如下：
过Ｍ 点作ＭＲ∥ＡＢ，过Ｍ、Ｎ 和Ｐ 点分别引三条线平行于

ＢＣ并与ＡＢ 边相交于Ｍ′、Ｎ′和Ｐ′点，则ＡＢ边上对应的截线

Ｍ′Ｂ、Ｎ′Ｂ、Ｐ′Ｂ 分别为Ｍ、Ｎ、Ｐ中组元Ａ 的含量，即Ｍ 中Ａ 的
含量为ａ１％，Ｎ 中Ａ 的含量为ａ２％，Ｐ中Ａ 的含量为ｘ％。根
据物料平衡原理，混合前后Ａ的总量应保持不变，故得

ｍａ１％＋ｎａ２％ ＝ （ｍ＋ｎ）ｘ％
整理、化简得

ｍ
ｎ ＝ｘ－ａ２ａ１－ｘ

　　由图可知

ｘ－ａ２＝ＱＲ，ａ１－ｘ＝ＭＱ
　　于是

ｍ
ｎ ＝ＱＲＭＱ

　　在△ＭＮＲ中ＭＰ∶ＰＮ＝ＭＱ∶ＱＲ，所以

ｍ
ｎ ＝ＰＮＭＰ

　　设新混合物Ｐ的质量为ｐ（ｐ＝ｍ＋ｎ），则

ｍ
ｐ ＝ＰＮＭＮ

，　 ｎｐ ＝
ＭＰ
ＭＮ

　　根据上述杠杆规则可以推论：由一相分解为两相时，这两相组成点必分布于原始组成点的
两侧，且三点成一条直线。

在三元系统中，还会遇到已知三个三元混合物生成一个新混合物，求新混合物的组成；或
者一种混合物分解成三种物质，求它们的质量比等问题，解决这类问题要应用两次杠杆规则，
并可由此导出浓度三角形中的重心规则。

６．４．２．５　重心规则
三个三元混合物生成一个新混合物以及一种混合物分解成三种物质时，系统中便出现了

四相平衡并存。三元系统中的最大平衡相数是四个。处理四相平衡问题，重心规则十分有用。
设处于平衡的四相组成（及数量）分别为Ｍ、Ｎ、Ｑ和Ｐ，这四个相点的相对位置可能存在

如图６．６８所示的三种配置方式，因此重心规则包括重心位置规则、交叉位置规则和共轭位置
规则。

（１）重心位置规则
如图６．６８（ａ），把Ｍ、Ｎ、Ｑ三相混合，要得到新相点Ｐ，可采用下述方法：根据杠杆规则先

将Ｍ 和Ｎ 混合成Ｓ，Ｓ相的组成点必定在ＭＮ 连线上，且在Ｍ 和Ｎ 之间，具体位置要根据

·００３· ６　相平衡和相图



图６．６８　重心规则
（ａ）重心位置；（ｂ）交叉位置；（ｃ）共轭位置

Ｍ、Ｎ 的相对数量而定，接着把Ｓ和Ｑ 混合得到Ｐ 相。即Ｍ＋Ｎ＝Ｓ，Ｓ＋Ｑ＝Ｐ。综合两式，所
以

Ｍ＋Ｎ＋Ｑ＝Ｐ
上式称为重心位置规则，其含义是Ｐ相可以通过Ｍ、Ｎ、Ｑ三相合成而得，Ｐ相的数量等于Ｍ、

Ｎ、Ｑ三相数量之总和，Ｐ相的组成点处于Ｍ、Ｎ、Ｑ三相所构成的三角形内，其确切位置可用
杠杆规则分步求得。反之，从Ｐ相可以分解出Ｍ、Ｎ、Ｑ三相。

Ｐ点所处的这种位置称为重心位置。若Ｐ为液相点，则此过程为低共熔过程。
这里应特别指出，重心位置是指力学中心位置，而并非几何中心位置，只有当三个原始混

合物的数量都一样时，其重心位置才是几何中心位置。
（２）交叉位置规则
若新相Ｐ点的位置不在Ｍ、Ｎ、Ｑ所形成的三角形内，而是在三角形某边的外侧，且在其

他两条边的延长线所夹的范围内，称为交叉位置。由图６．６８（ｂ）可以看到，Ｐ点在△ＭＮＱ外，

ＭＮ 边的一侧。根据杠杆规则，由Ｍ 和Ｎ 可合成得Ｔ 相，由Ｐ和Ｑ 也可以合成得Ｔ 相，即Ｍ
＋Ｎ＝Ｔ，Ｐ＋Ｑ＝Ｔ。综合两式，可以得到

Ｐ＋Ｑ＝Ｍ＋Ｎ
上式称为交叉位置规则，其含义是Ｐ 和Ｑ 可以合成得到Ｍ 和Ｎ 相，或要使Ｐ 分解为Ｍ 和

Ｎ，必须加入Ｑ。反之，Ｍ、Ｎ 相合成也可以得到Ｐ 和Ｑ 相。

Ｐ的位置用杠杆规则或按组成及数量均可求得。当Ｐ点为液相组成点的位置时，便是液
相回吸一种晶相而结晶析出其他两种晶相的一次转熔（单转熔）过程。

（３）共轭位置规则
若Ｐ点处在Ｍ、Ｎ、Ｑ三相所形成的三角形某顶角的外侧，且在形成此顶角的两条边的延

长线范围内，称为共轭位置。图６．６８（ｃ）中示出Ｐ点在△ＭＮＱ外、Ｍ 顶点的一侧，把ＰＱ、ＰＮ
连接起来得到△ＰＱＮ，Ｍ 点处在三角形内重心位置，即由Ｐ、Ｑ和Ｎ 可以合成Ｍ 相，或由Ｍ
相可分解出Ｐ、Ｑ和Ｎ 相。其关系表示如下：

Ｐ＋Ｑ＋Ｎ ＝Ｍ
上式称为共轭位置规则，其含义是要由Ｐ转变为Ｍ，必须在Ｐ中加入Ｎ 和Ｑ 才可实现。

当Ｐ点为液相点时，便是液相回吸两种晶相而析出另外一种晶相的二次转熔（双转熔）
过程。
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在三元系统中，重心规则对判断无变量点的性质非常重要。
还需再说明一点，事实上任意三角形都可以作为浓度三角形，只是三角形的三条边绝对长

度不相等而已。

６．４．３　三元系统相图的基本类型

６．４．３．１　具有一个低共熔点的三元系统相图
这种系统是三组元在液相中完全互溶，在固相中完全不互溶，三组元各自从液相分别析

晶，不形成固溶体，不生成化合物的系统，因而是最简单的三元系统。
（１）立体状态图
如前所述，三元系统相图要用空间中的三方棱柱体表示，其底面乃表示系统组成的浓度三

角形，高是温度坐标。最简单的三元系统相图如图６．６９（ａ）所示，三棱柱的三条棱ＡＡ′、ＢＢ′和

ＣＣ′分别表示三个纯组元Ａ、Ｂ和Ｃ 的状态，Ａ′、Ｂ′、Ｃ′是三个纯组元的熔点；三个侧面是三个
最简单的二元系统ＡＢ、ＢＣ 和ＡＣ 系统的状态图，Ｅ１、Ｅ２ 和Ｅ３ 为相应二元系统的低共熔
点。

二元系统中的液相线，在三元立体状态图中发展为液相面，如Ａ′Ｅ１Ｅ′Ｅ３液相面即是从Ａ
组元在ＡＢ 二元系统中的液相线Ａ′Ｅ１和在ＡＣ二元系统中的液相线Ａ′Ｅ３发展而成。因而

Ａ′Ｅ１Ｅ′Ｅ３ 液相面是一个饱和曲面，凡在此液相面上方的高温熔体冷却到此液相面的温度时
便开始对Ａ晶相饱和，析出Ａ的晶体。所以液相面代表了一种二相平衡状态。在Ｂ′Ｅ２Ｅ′Ｅ１

液相面上是液相与Ｂ晶相两相平衡，而在Ｃ′Ｅ２Ｅ′Ｅ３ 液相面上则是液相与Ｃ晶相平衡。根据
相律，在液相面上相数Ｐ＝２，自由度数Ｆ＝２。

两个相邻的液相面相交得到一条空间中的曲线，本系统共有三条这样的曲线：Ｅ１Ｅ′、Ｅ２Ｅ′
和Ｅ３Ｅ′，称为界线。界线上的液相同时对两种晶相饱和，因此界线上是一个液相和两种晶相
平衡共存。如在Ｅ１Ｅ′界线上平衡共存的是液相、Ａ晶相和Ｂ 晶相，而在Ｅ２Ｅ′界线上平衡并存
的是液相和Ｂ、Ｃ两种晶相。由于Ｐ＝３，所以界线上Ｆ＝１。

三个液相面或三条界线相交于Ｅ′点，Ｅ′点上的液相同时对Ａ、Ｂ、Ｃ三种晶相饱和，冷却时
将同时析出这三种晶相，因此，Ｅ′点是系统的三元低共熔点。在Ｅ′点系统处于四相平衡状态，
自由度Ｆ＝０，因而是一个三元无变量点。通过Ｅ′点做的平行于底面的平面称为固相面（也就
是结晶结束点，图中未画出）。

在整个立体状态图中，液相面以上的空间是液相存在的单相区；固相面以下是三种固相平
衡共存的相区；在液相面和固相面之间的空间内是液相和一种晶相平衡共存的二相区或液相
与两种晶相平衡共存的三相区。

（２）平面投影图
三元系统的立体状态图不便于实际应用，解决的方法是把立体图向底面浓度三角形投影

成平面图。图６．６９（ｂ）便是（ａ）图在平面上的投影。在投影图中，三角形的三个顶点Ａ、Ｂ、Ｃ
是三个单元系统的投影；三条边是三个二元系统的投影，ｅ１、ｅ２ 和ｅ３ 分别是三个二元系统的低
共熔点的投影；三个初晶区Ａ、Ｂ、Ｃ是三个液相面的投影；三条界线ｅ１Ｅ、ｅ２Ｅ和ｅ３Ｅ是空间中
的三条界线的投影。而低共熔点Ｅ则是空间状态图中的Ｅ′点的投影。投影图上各点、线、区
中平衡共存的相数与自由度数和立体图上对应的点、线、面上相同。

（３）投影图上的温度表示方法
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图６．６９　具有一个低共熔点的简单三元系统相图
（ａ）具有一个低共熔点的简单三元系统立体相图；（ｂ）平面投影图；（ｃ）结晶路线

平面投影图上的温度通常用以下方法表示：

① 将一些固定的点（如纯组元或化合物的熔点，二元和三元的无变量点等）的温度直接标
在图上或另列表注明。

② 在界线上用箭头表示温度的下降方向，三角形边上的箭头则表示二元系统中液相线温
度下降的方向。

③ 在初晶区内，温度用等温线表示。在立体图中通过温度轴每隔一定的温度间隔（例如

间隔１０００℃）作与底面浓度三角形平行的等温面（如图６．６９（ａ）立体图中的ｔ１ 和ｔ２ 等温面），

这些面与液相面相交所形成的相交线乃立体图的等温线，如图６．６９（ａ）中的ａ１′ｃ１′、ａ２′ｃ３′…，将
这些等温线投影到底面浓度三角形中便得到投影图初晶区内的等温线。显然，液相面愈陡，投
影图上等温线便愈密。所以，投影图上等温线的疏密可以反映出液相面的陡势。根据投影图
上的等温线可以确定熔体在什么温度下开始析晶以及系统在某温度时与固相平衡的液相组

成。由于等温线使相图的图面变得复杂，所以有些相图中并不画出等温线。
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界线上的温度下降方向将在后面详细介绍其判断方法。
（４）冷却析晶过程
由于实际应用的主要是投影图，而不是立体状态图，所以三元熔体的冷却析晶过程的讨论

乃以投影图为主。在投影图上分析一个熔体的冷却析晶过程，亦即讨论冷却过程中液相组成
点和固相组成点的变化路线以及最终析晶的产物。现以图６．６９（ｃ）投影图中的熔体Ｍ 为例并
结合图６．６９（ａ）立体图进行分析。

三元熔体Ｍ 在析晶过程中虽然不断有晶体析出，固、液相组成都在不断地变化，但它们仍
都在系统内，并没有逸出，所以系统的总组成不发生变化，只是温度下降，表现在投影图上，系

统的组成点Ｍ 在冷却过程中始终不变。Ｍ 点位于组分Ｃ 的初晶区内，且处在ｔ１等温线上，完
全熔融后，系统所处的状态由图６．６９（ａ）上的Ｍ′点表示。冷却时，系统的状态点沿着Ｍ′Ｍ 线
移动到组分Ｃ 的液相面Ｃ′Ｅ２Ｅ′Ｅ３上的ｌ１点，ｌ１是ｔ１等温线ａ１′ｃ１′上的一点。说明冷却到ｔ１时
的瞬间，组分Ｃ的晶相开始结晶析出，即 →Ｌ Ｃ。因为只有Ｃ析出，在液相中的Ａ和Ｂ 的量
的比例固定不变，所以在投影图Ｌ液相组成将沿着ＣＭ 射线，向着离开Ｃ的方向移动到Ｄ 点。
在液相面上的液相状态点从ｌ１移动到ｌ３，这条曲线是通过ＣＭ 和ＣＣ′作的平面与液相面的交
线。根据相律，此时系统中Ｐ＝２，则Ｆ＝２，因受液相中Ａ和Ｂ 的量的比例不变这一条件的限
制，因而系统表现出单变的性质，即随着系统温度的下降，液相状态点只能沿着液相面

Ｃ′Ｅ２Ｅ′Ｅ３上的ｌ１ｌ３ 线，从ｌ１变化到ｌ３，在投影图上液相组成沿ＭＤ线由Ｍ 点向Ｄ 点移动。因

只有Ｃ析出，相应的固相状态点从ＣＣ′棱上的Ｓ１变化到Ｓ３，在投影图上固相组成在Ｃ点。

当结晶过程到达界线Ｅ３Ｅ′上的ｌ３点即投影图中界线ｅ３Ｅ上的Ｄ 点时，因Ｅ３Ｅ′是Ｃ 和Ａ
的液相面相交的界线，液相对Ｃ和Ａ 都达到饱和，继续冷却，晶体Ｃ和Ａ 将同时结晶析出，即

→Ｌ Ａ＋Ｃ，此时三相共存。根据相律，Ｐ＝３，则Ｆ＝１，故系统温度可再下降，液相状态点沿
着Ｅ３Ｅ′向Ｅ′点变化，在投影图上液相组成沿着ＤＥ向Ｅ 点变化。相应的固相状态点从Ｓ３向

Ｓ４变化，因固相中只有Ｃ和Ａ 的晶体，所以其组成点只能在投影图中的ＣＡ二元系统上，从Ｃ
向Ｆ 点变化。根据杠杆规则，液相组成点、固相组成点和系统的总组成点Ｍ 应在同一条直线
上，这样随着析晶过程的进行杠杆以系统的总组成点Ｍ 为支点旋转，当液相线沿界线变化时，
杠杆与ＣＡ边的交点即为与液相平衡的固相组成点。例如，当液相组成点达到Ｄ′点时，与该
液相平衡的固相的组成点在杠杆与ＣＡ边的交点Ｎ 处。当液相组成刚变化到Ｅ点时，相应的
固相组成点即到达Ｆ点。

当结晶过程到达三元低共熔点Ｅ′即投影图中的Ｅ 点时，再继续冷却，晶体Ｃ、Ａ和Ｂ 将同
时结晶析出，即 →Ｌ Ａ＋Ｂ＋Ｃ，此时四相平衡共存。根据相律，Ｐ＝４，则Ｆ＝０，系统为无变
量平衡，温度保持不变。在此析晶过程中，液相组成在投影图中的Ｅ点不变，但液相的量在逐
渐减少。由于固相已是Ａ、Ｂ、Ｃ三种晶相的混合物，所以固相组成点离开Ｆ点进入三角形内
部，沿ＦＭ 线从Ｆ 向Ｍ 变化。当固相组成点与系统总组成点Ｍ 重合时，液相消失，析晶过程
结束，最终的析晶产物是Ａ、Ｂ、Ｃ三种晶相，因Ｐ＝３，则Ｆ＝１，系统的温度可以继续下降直到
室温为止。

图６．６９（ｃ）投影图中熔体Ｍ 的冷却析晶过程和图６．６９（ａ）中熔体Ｍ′的冷却析晶过程是
一致的。将两图结合起来则更能加深对三元系统中熔体冷却析晶过程的理解。

投影图中熔体Ｍ 的冷却析晶过程可用下式表示
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液相：Ｍ
→Ｌ Ｃ

Ｆ →＝２ Ｄ
→Ｌ Ｃ＋Ａ

Ｆ →＝１ Ｅ
→Ｌ Ａ＋Ｂ＋Ｃ

Ｆ＝０，Ｌ（ ）消失

固相：Ｃ →
Ｃ

Ｃ
Ｃ＋

→
Ａ

Ｆ
Ａ＋Ｂ＋

→
Ｃ

Ｍ
从以上析晶过程的讨论，可以总结出在具有一个低共熔点的三元系统投影图上表示熔体

冷却析晶过程的规律：

① 原始熔体 Ｍ 在哪个初晶区内，冷却时，从液相中首先析出该初晶区所对应的那种晶
相，Ｍ 熔体所处等温线温度表示析出初晶相的温度。在初晶相的析出过程中，液相组成点的
变化路线遵守背向线规则。

② 冷却过程中系统的总组成点即原始组成点在投影图上的位置始终不变，而且系统的总
组成点、液相组成点和固相组成点始终在一条直线上，形成杠杆。此杠杆随着固、液相组成的
变化，以系统总组成点为支点旋转。液相组成点的变化途径一般是从系统的组成点开始，经过
相应的初晶区、界线，直到三元低共熔点为止；固相组成点的变化途径则一般是从三角形的某
一个顶点开始（只析出一种晶相），经过三角形的一条边（同时析出两种晶相），进入三角形内部
（同时析出三种晶相），直到与系统的总组成点重合（结晶结束）。固、液相的变化途径形成一条
首尾相接的曲线。

③ 无论熔体Ｍ 在三角形ＡＢＣ内的何种位置，析晶产物都是Ａ、Ｂ、Ｃ三种晶相，而且都在

Ａ、Ｂ、Ｃ三个初晶区所包围的三元无变量的低共熔点上结晶结束。因此三元低共熔点一定是
结晶的结束点。

加热过程与冷却析晶过程相反，组成为Ｍ 的三元混合物加热到ＴＥ 温度时Ａ、Ｂ、Ｃ共同
熔融，开始出现组成为Ｅ的液相，系统中四相平衡，Ｐ＝４，Ｆ＝０。系统温度保持恒定，液相组
成保持在Ｅ点不变，但液相量不断增加，Ａ、Ｂ、Ｃ三种晶相的量不断减少，固相组成沿着ＥＭ
连线的延长线由Ｍ 向Ｆ 变化。当固相组成达到Ｆ点时，Ｂ晶相首先熔融完，这样系统处于三
相平衡，温度可以继续升高。随着温度的升高，液相组成离开Ｅ点沿界线向Ｄ 点变化，固相沿

ＣＡ边由Ｆ 点向Ｃ 点变化，Ａ 晶相和Ｃ 晶相不断熔融，液相量继续增加。当固相组成达到Ｃ
点时，Ａ晶相熔融完毕，系统中只剩下液相和Ｃ晶相两相，这时液相组成为Ｄ。继续加热，Ｃ晶
相不断熔融，液相组成点在初晶区内沿ＤＭＣ线，由Ｄ 点向Ｍ 点变化。当液相组成点到达Ｍ
点时，Ｃ晶相也完全熔融，系统成为单一的液相。Ｍ 点所对应等温线温度为Ｍ 三元固体混合
物完全熔融温度。

Ｍ 三元混合物的加热熔融过程可用下式表示：

固相：Ｍ
Ａ＋Ｂ＋ →Ｃ Ｌ

Ｆ →＝０
Ｆ（Ｂ消失）

Ａ＋ →Ｃ Ｌ

Ｆ →＝１ Ｃ（Ａ消失）
→Ｃ Ｌ

Ｆ →＝２ Ｃ
消失

液相： → → →Ｅ Ｅ Ｄ Ｍ
（５）冷却结晶过程中各相量的计算
在三元系统投影图上，应用杠杆规则可以计算系统在不同状态下成平衡的各相的含量。

仍以熔体Ｍ 为例，当液相组成刚刚到达Ｄ点时，系统中为组成Ｄ的液相与Ｃ晶相两相平衡共
存，它们的百分含量分别为：

Ｌ％ ＝ＣＭＣＤ ×１００％

Ｃ％ ＝ＤＭＣＤ ×１００％
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　　当液相刚刚到达Ｅ点时，系统中为组成Ｅ的液相、Ａ晶相、Ｃ晶相三相平衡共存。要求得
每一相的含量必须两次使用杠杆规则，首先求出液相量和总的固相（包含Ａ、Ｃ两种晶相的混
合物）量，然后再求两种晶相的含量，具体步骤如下

Ｌ％ ＝ＭＦＦＥ ×１００％

Ｓ（Ａ＋Ｃ）％ ＝ＭＥＦＥ ×１００％

　　在固相中Ａ、Ｃ两种晶相的比例为ＡＣ＝
ＣＦ
ＡＦ
，所以

Ａ％ ＝ＣＦＡＣ×
ＭＥ
ＦＥ ×１００％

Ｃ％ ＝ＡＦＡＣ×
ＭＥ
ＦＥ ×１００％

　　当液相消失，结晶结束时，系统中Ａ、Ｂ、Ｃ三种晶相平衡共存，它们的含量可以通过Ｍ 点
做平行线用“双线法”求出。

以后三元系统相图的讨论全部使用投影图，不再特别说明。

６．４．３．２　具有一个一致熔融二元化合物的三元系统相图
在三元系统中某两个组元间生成的化合物称为二元化合物，因此二元化合物的组成点必

图６．７０　具有一个一致熔融二元

化合物的三元系统相图

是在浓度三角形的某一条边上。设在Ａ、Ｂ两组元间生成
一个一致熔融化合物Ｓ（ＡｍＢｎ）（见图６．７０），ＡＢ边是该二
元系统相图（图中虚线画出的部分）的投影，因此Ｓ点不仅
是化合物的组成点，也代表化合物的熔点；ｅ１、ｅ２分别是Ａ
Ｓ和ＢＳ两个分二元系统的低共熔点，温度自Ｓ点分别向

ｅ１和ｅ２下降。ＡＣ和ＢＣ 边表示两个最简单的二元系统，
二元低共熔点分别为ｅ４和ｅ３。

在三元相图内，一致熔融化合物Ｓ有自己的初晶区。
它是ＡＢ 二元系统中化合物的液相线ｅ１′Ｓ′ｅ２′向三元系统
相图内扩展而成的。可以看出化合物Ｓ的组成点位于其
初晶区（Ｓ）内，这是所有一致熔融二元或一致熔融三元化
合物在相图上的特点。除化合物的初晶区外，图中还有

Ａ、Ｂ、Ｃ三个纯组元的初晶区，所以，该系统相图共有四个
初晶区Ａ、Ｂ、Ｃ和Ｓ；五条界线：ｅ１Ｅ１、ｅ２Ｅ２、ｅ３Ｅ２、ｅ４Ｅ１ 和

Ｅ１Ｅ２；两个三元无变量点Ｅ１和Ｅ２，在Ｅ１ 点上进行的过程
是：ＬＥ 幑幐１ Ａ＋Ｓ＋Ｃ，在Ｅ２ 点上进行的过程是：ＬＥ 幑幐２ Ｂ

＋Ｓ＋Ｃ。这两个点都是低共熔点。

Ｃ和Ｓ两个晶相组成点之间的连线称连（结）线。不难看出，ＣＳ连线实质上是一个以Ｃ
和Ｓ为组元的二元系统。连线ＣＳ与Ｃ、Ｓ两个初晶区之间的界线相交于ｍ 点，ｍ点乃ＣＳ二
元系统的低共熔点，此时为ＣＳ连线上的温度最低点，但又是Ｅ１、Ｅ２ 界线上的温度最高点，这
从ＣＳ连线上的熔体Ｍ 的冷却析晶过程可以看出。熔体Ｍ 冷却到析晶温度时首先析出Ｃ 晶
相，然后液相组成沿着ＣＭ 射线向背离Ｃ的方向移动。液相到达ｍ 点时也对Ｓ 晶相饱和，于
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是开始同时析出Ｃ和Ｓ两种晶相。由于Ｃ晶相和Ｓ晶相的析出并不改变液相中Ａ 和Ｂ 的量
的比例，所以，液相组成点不会向Ｅ１点或Ｅ２ 点移动，而是停留在ｍ 点直至液相消失、结晶结
束。可以看出，凡是组成在ＣＳ连线上的熔体结晶路程都只在ＣＳ 线上，而且结晶结束点都在

ｍ点，因此ｍ点是ＣＳ二元系统的低共熔点。若在ｍ 点组成的熔体中加入组元Ａ 或Ｂ，则由
于Ａ或Ｂ 的加入而使ｍ 由点变为界线ｍＥ１ 和ｍＥ２，温度由ｍ 点向Ｅ１或Ｅ２ 点下降而变化，
所以，ｍ点又是界线Ｅ１Ｅ２ 上的温度最高点。ｍ 点称为鞍形点（ＳａｄｄｌｅＰｏｉｎｔ），也称为范雷恩
点。

在其他界线上也可以看到类似的规律，例如，图中ｅ４Ｅ１ 界线是Ａ、Ｃ两个初晶区的界线，
它与ＡＣ连线的交点ｅ４是界线ｅ４Ｅ１上的温度最高点，界线上的温度由ｅ４点向Ｅ１点下降。

根据上述分析可以总结出判断界线温度下降方向的连线规则（也称最高温度规则）：

在三

元系统中，两个初晶区之间的界线（或其延长线），如果和这两个晶相的组成点的连线（


或其延

长线）相交，则交点是界线上的温度最高点，界线上的温度是随着离开上述交点而下降的


。
规则中之所以要提到界线或者连线的延长线是由于界线与其相对应的连线有时并不直接

相交，它们之间的位置关系可能有以下三种情况（如图６．７１所示）：（ａ）界线与相对应的连线直
接相交；（ｂ）界线与相对应的连线的延长线相交；（ｃ）界线的延长线与相对应的连线相交。图中

Ｃ和Ｓ表示两个晶相的组成点，ＣＳ为组成点的连线， 、 表示Ｃ和Ｓ 的初晶区，１２表示相
区界线，箭头表示温度下降方向。对于（ａ）的情况出现在有一致熔融化合物的相图中，而不一
致熔融化合物的相图中会出现（ｂ）和（ｃ）的情况，但不论哪种情况，交点都是界线上的温度最
高点。

图６．７１　连线规则

使用连线规则必须注意界线与连线之间的对应关系，相图中每一条连线必然有对应的界
线。将界线两侧初晶区所代表的晶相组成点连起来，即是与该界线相对应的连线


。

由图６．７０还可以看出连线ＣＳ把三元系统相图划分为两个三角形：△ＡＳＣ和△ＢＳＣ。这
两个三角形称为副三角形。由于每个副三角形实际都是一个独立的最简单的三元系统，所以
又称为分三元系统。分三元系统ＡＳＣ对应的三元低共熔点是Ｅ１，分三元系统ＢＳＣ对应的三
元低共熔点是Ｅ２。凡组成点在△ＡＳＣ内的熔体都在Ｅ１ 点结晶结束，产物是Ａ、Ｓ、Ｃ三种界
相；凡组成点在△ＢＳＣ内的熔体都在Ｅ２点结晶结束，最后的析晶产物是Ｂ、Ｓ、Ｃ三种晶相，析
晶路程与前面讨论的最简单的三元系统完全一样，这里不再重复。

根据上面的讨论，可以得出确定结晶产物和结晶结束点的规则，称为三角形规则：

原始熔

体组成点所在三角形的三个顶点表示的物质即为其结晶产物，


与这三个物质相对应的初晶区

所包围的无变量点是其结晶结束点


。
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　　根据三角形规则可以判断原始熔体的结晶结束点，同时也可以判断哪些物质能够同时获
得，哪些则是不可能的。例如图６．７０的系统中，就不能在结晶产物中同时获得Ａ、Ｂ、Ｃ的晶
体。因此，把一个复杂的三元系统相图划分为若干个副三角形，对于分析应用复杂的三元系统
相图是非常重要的。而使用三角形规则的前提则是必须正确划分副三角形。其原则是：要划
分出有意义的副三角形，即划分出的副三角形都应有相对应的三元无变量点，且副三角形之间
不能重叠。其方法有两种：一是根据三元无变量点划分，因为除多晶转变点和过渡点外，


每个

三元无变量点都有自己对应的副三角形。


把三元无变量点周围三个初晶区所对应的晶相的组

成点连接起来形成的三角形，就是与该三元无变量点对应的副三角形。


另一种方法是把相邻

两个初晶区所对应的晶相组成点连起来，不相邻的不要连，这样也可以划分出副三角形来


。
需要注意的是与副三角形对应的无变量点可以在三角形内，也可以在三角形外，后者出现

于有不一致熔融化合物的三元系统中。

６．４．３．３　具有一个一致熔融三元化合物的三元系统相图
如图６．７２所示，在三元系统中有一个一致熔融的三元化合物Ｓ（ＡｍＢｎＣｑ），其初晶区为 。

　图６．７２　具有一个一致熔融三元

化合物的三元系统相图

由图可见，组成点Ｓ和初晶区Ｓ 都位于△ＡＢＣ内部，
且组成点在它自己的初晶区 内。

此相图中共有４个初晶区： 、 、 和 。６条界
线：ｅ１Ｅ１、ｅ２Ｅ２、ｅ３Ｅ３、Ｅ１Ｅ２、Ｅ２Ｅ３ 和Ｅ１Ｅ３，３个三元低
共熔点：Ｅ１、Ｅ２ 和Ｅ３。连线ＡＳ、ＢＳ、和ＣＳ都代表一
个真正的二元系统，ｍ１、ｍ２ 和ｍ３ 都是鞍形点，分别为
其二元低共熔点。

用连线规则可以判断各界线的温度下降方向，并
用标在界线上的箭头表示温度的下降方向。

根据划分副三角形的方法可以把系统划分为三个

副三角形△ＡＳＣ、△ＢＳＣ和△ＡＢＳ。可以看出每一个
副三角形都相当于一个最简单的三元系统。

６．４．３．４　具有一个不一致熔融二元化合物的三元系统相图
（１）相图介绍
图６．７３是具有一个不一致熔融二元化合物的三元系统相图。Ａ、Ｂ两组元间生成一个不

一致熔融化合物Ｓ。在ＡＢ 二元系统相图中（图中虚线所示），ｅ１′ｐ′是化合物Ｓ的液相线，这条
液相线在三元系统中发展成为化合物Ｓ的初晶区 。化合物Ｓ的组成点不在其初晶区内，这
是所有不一致熔融二元或三元化合物在相图上的特征。由此可以总结出判断化合物性质的方
法：不论二元或三元化合物，其组成点在自己的初晶区内的，是一致熔融化合物；组成点在自己
的初晶区外的，是不一致熔融化合物。

和具有一个一致熔融二元化合物的三元系统一样，本系统也有４个初晶区 、 、 、 ，５
条界线ｅ１Ｅ、ｐＰ、ｅ２Ｐ、ｅ３Ｅ、ＥＰ和２个三元无变量点Ｅ、Ｐ。但由于化合物性质的改变，使得图

６．７３上的一些无变量点、连线、界线等与图６．７０比较无论在分布上还是性质上都有所不同。
例如，ＣＳ连线不与相对应的界线ＰＥ 相交，而是与ｅ２Ｐ界线相交，这样交点ｎ就不是鞍形点，

ＣＳ连线也不是真正的二元系统。界线ｅ１Ｅ是从二元低共熔点ｅ１ 发展而成的，冷却时液相在

ｅ１Ｅ界线上进行的是：从液相中同时析出Ａ、Ｓ两种晶相的低共熔过程；而界线ｐＰ是从二元转
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图６．７３　具有一个不一致熔融二元

化合物的三元系统相图

熔点发展而成的，冷却时液相在此界线上进行的过程是：
液相回吸Ｂ晶相而析出Ｓ晶相的转熔过程。即三元系统
中的界线除了共熔性质的界线外还有转熔性质的。无变
量点Ｅ和Ｐ 所处的位置不一样。Ｅ 点周围的三个初晶
区是 、 、 ，把这三个晶相的组成点连起来得到副三角
形，Ｅ点位于副三角形△ＡＳＣ的重心位置，根据重心规则

Ｌ 幑幐Ｅ Ａ＋Ｓ＋Ｃ，所以Ｅ是个三元低共熔点；Ｐ 点周围
是 、 、 三个初晶区，Ｐ 点处在所对应的副三角形

△ＢＳＣ外交叉位置，根据重心规则ＬＰ＋ 幑幐Ｂ Ｓ＋Ｃ，所
以Ｐ点与Ｅ 点不同，是个转熔点。这就涉及如何判断界
线或无变量点的性质的问题。

① 界线性质的判断
三元系统相图上界线性质的判断使用切线规则。该

规则指出：

通过界线上各点作切线与两相应晶相组成点

的连线相交，如果交点都在连线之内则为共熔界线；


如果

交点都在连线之外（即与连线的延长线相交），


则为转熔

界线，且是远离交点的那个晶相被转熔（回吸）；如果交点恰好和一晶相组成点重合，


则该点为

界线性质转变点（ 幑幐界线性质由共熔线 转熔线），


在该点的液相只析出该晶相组成点所代表

的晶相


。

图６．７４　切线规则

图６．７４中ｐＰ线是 、 两个初晶区之间的界线，相应两晶
相组成点为ＡＢ线。通过ｌ１点作界线的切线，切线与ＡＢ连线
的交点在Ｓ１ 点。Ｓ１ 是液相在ｌ１点时的瞬时析晶成分。根据杠
杆规则可知：Ｓ１＝Ａ＋Ｂ，即液相在ｌ１ 点析出的固相是由Ａ、Ｂ
两种晶相组成的，Ｌ（ｌ１ →） Ａ＋Ｂ，故液相在ｌ１ 点进行的是低
共熔过程。若通过ｌ２ 点做界线的切线，切线与连线ＡＢ的延长
线相交于Ｓ２ 点，根据杠杆规则：Ａ＋Ｓ２＝Ｂ，即Ｓ２＝Ｂ－Ａ，就是
说析出组成为Ｓ２ 的固相时有一部分Ａ被溶解（回吸），Ｌ（ｌ２）＋

→Ａ Ｂ，故液相在ｌ２ 点进行的是转熔过程。若通过ｂ点做界
线的切线，切线刚好与Ｂ点重合，则在ｂ点的液相只析出Ｂ 晶相，Ｌ →ｂ Ｂ。可以看出，这是
一条性质发生变化的界线，高温ｐｂ段具有共熔性质而低温ｂＰ 段具有转熔性质。界线性质转
变点为ｂ点。

为了在相图上区分不同性质的界线，在界线上表示温度下降方向时，共熔界线用单箭头表
示，而转熔界线用双箭头表示。

② 无变量点性质的判断
三元系统相图中无变量点的性质可以根据无变量点与对应的副三角形的位置关系来判

断。若无变量点处于相对应的副三角形内的重心位置，该无变量点为低共熔点。


若无变量点

处于相应的副三角形之外，则是转熔点，而且在交叉位置的是单转熔点，


在共轭位置的是双转

熔点


。
所谓相对应的副三角形是指与该无变量点处液相平衡的三个晶相的组成点连成的三角
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形。如图６．７３中，与Ｅ点对应的副三角形是△ＡＳＣ，因为与Ｅ 点的液相平衡的三种晶相是

Ａ、Ｓ和Ｃ 晶相。Ｅ点处于△ＡＳＣ的重心位置，所以Ｅ 点是低共熔点，在Ｅ 点进行的过程是

Ｌ 幑幐Ｅ Ａ＋Ｓ＋Ｃ。与Ｐ点对应的副三角形是△ＢＳＣ，Ｐ点处于三角形外交叉位置，所以Ｐ点
是单转熔点（回吸一种晶相的转熔过程称单转熔，或称一次转熔过程），被回吸的是与Ｐ点处
于相对位置的Ｂ 晶相，析出Ｓ晶相和Ｃ 晶相，相平衡关系为ＬＰ＋ 幑幐Ｂ Ｓ＋Ｃ。在图６．７６（ｂ）
中的Ｒ点上，与液相平衡的是Ａ、Ｂ、Ｓ三种晶相，因此与Ｒ对应的副三角形是△ＡＢＳ，Ｒ点在
三角形外共轭位置，Ｒ点是双转熔点（回吸两种晶相的转熔过程称为双转熔，或称二次转熔过
程），被回吸的是两种晶相Ａ和Ｂ，析出Ｓ晶相，相平衡关系为ＬＲ＋Ａ＋ 幑幐Ｂ Ｓ。

判断无变量点性质的另一个方法是根据无变量点周围３


条界线的温度下降方向进行判

断。每一个３元无变量点都是３条界线的交汇点。若无变量点周围３


条界线上的温降箭头都

指向它，该无变量点是低共熔点；若无变量点周围３条界线的温降箭头有２个指向它，１


个箭

头离开它，这个无变量点是单转熔点；若无变量点周围３条界线的温降箭头有１个指向它，


另

外２个箭头离开它，这个无变量点是双转熔点


。低共熔点也称为３升点，因为从该点出发有３
条升温界线；单转熔点又称双升点，因为从该点出发有两条升温界线；双转熔点又称双降点，因
为从该点出发有两条降温的界线。

（２）冷却析晶过程
下面举例说明在具有一个不一致熔融二元化合物的三元系统相图中熔体的冷却析晶过

程。图６．７５是该系统富Ｂ部分的放大图，图上共列出四个配料点。

图６．７５　图６．７３的富Ｂ部分放大图

配料１位于△ＢＳＣ中，它的高温熔体根据三角形规则应在Ｐ点析晶结束，结晶产物应是

Ｂ、Ｓ、Ｃ三种晶体。
熔体１位于Ｂ的初晶区内，冷却到析晶温度，首先析出Ｂ晶相，此时固相组成在Ｂ点。液

相组成则沿着Ｂ１射线向背离Ｂ的方向移动，在这个过程中从液相中不断地析出Ｂ晶相。当
液相组成到达低共熔界线ｅ２Ｐ上的ａ点时，从液相中同时析出Ｂ和Ｃ两种晶相，此时Ｐ＝３，Ｆ
＝１。系统的温度可以继续下降，液相组成将沿着ｅ２Ｐ线逐渐向Ｐ 点变化，相应的固相组成则
离开Ｂ点沿着ＢＣ边向Ｃ点方向移动。当液相组成到达Ｐ点时，固相组成在ＢＣ边上到达ｂ
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点。液相在Ｐ点进行转熔过程，液相回吸原来析出的Ｂ晶相，析出Ｓ和Ｃ 晶相，即Ｌ＋ →Ｂ
Ｓ＋Ｃ，这时Ｐ＝４，Ｆ＝０。系统的温度不变，液相组成也在Ｐ点不改变，但液相量在不断减少。
由于固相中增加了Ｓ晶相，所以固相组成点不再停留在ＢＣ边上，而沿着ｂ１线向△ＢＳＣ内的

１点变化。当固相组成到达１点，与原始熔体的组成点重合时，Ｐ点的液相消失，转熔过程结
束，结晶亦结束。最后的析晶产物为Ｂ、Ｓ、Ｃ三种晶相。

熔体１的析晶路程可用下式表示：

液相：１
→Ｌ Ｂ

Ｆ →＝２ ａ
→Ｌ Ｂ＋Ｃ

Ｆ →＝１ Ｐ
Ｌ＋ →Ｂ Ｓ＋Ｃ
Ｆ＝０，Ｌ（ ）消失

固相：Ｂ
　Ｂ
→
　
Ｂ

Ｂ＋
→

Ｃ
ｂ

Ｂ＋Ｃ＋
→

Ｓ
１

配料２在△ＡＳＣ中，它的高温熔体将在Ｅ点析晶结束，结晶产物为Ａ、Ｓ、Ｃ三种晶体。
熔体２的组成点也在Ｂ的初晶区内，冷却到析晶温度同样首先析出Ｂ晶相。液相组成随

温度下降沿Ｂ２线向背离Ｂ的方向移动。到达ａ点时，从液相中同时析出Ｂ、Ｃ两种晶相，相
应的固相组成也离开Ｂ点，进入ＢＣ边。此时系统中三相平衡共存，Ｆ＝１，液相将沿ｅ２Ｐ界线
变化。当液相到达Ｐ点时，固相到达ＢＣ边的ｎ点。然后在Ｐ点发生ＬＰ＋ →Ｂ Ｓ＋Ｃ的转
熔过程，温度恒定，液相组成在Ｐ 点不变，但液相量在减少，固相组成沿ｎ２线向三角形内移
动。当固相点到达△ＢＳＣ的ＳＣ边上的ｄ点时Ｂ 晶相全部被液相回吸完，而组成为Ｐ的液相
尚有剩余（液相量∶固相量＝ｄ２∶Ｐ２），系统为三相平衡共存，Ｆ＝１，转熔过程结束，但结晶过
程没有结束。温度继续下降，液相点将离开Ｐ点沿ＰＥ 界线向Ｅ 点变化。ＰＥ是条共熔的界
线，因此从液相中不断地析出Ｓ晶相和Ｃ晶相，相应的固相点在ＳＣ连线上移动。当液相点到
达Ｅ点时，固相点从ｄ点到达ｈ点。随后在Ｅ点发生Ｌ →Ｅ Ｓ＋Ａ＋Ｃ的低共熔过程，系统
又进入四相平衡状态，温度保持不变，液相组成不变，但固相组成中因增加了Ａ 晶相，固相点
要离开ＳＣ连线沿ｈ２线向三角形内变化。当液相在Ｅ点消失时，固相点到达２点，与原始熔
体的状态点重合。此系统的析晶产物为Ａ、Ｓ和Ｃ三种晶相。

上述析晶路程可用下列表达式表示：

液相：２
→Ｌ Ｂ

Ｆ →＝２ ａ
→Ｌ Ｂ＋Ｃ

Ｆ →＝１ Ｐ
Ｌ＋ →Ｂ Ｓ＋Ｃ，Ｆ＝０
Ｂ消失，（ ）转熔结束

→Ｌ Ｓ＋Ｃ

Ｆ →＝１ Ｅ
→Ｌ Ｓ＋Ｃ＋Ａ

Ｆ＝０，Ｌ（ ）消失

固相：Ｂ →
Ｂ

Ｂ
Ｂ＋

→
Ｃ
ｎ

Ｓ＋Ｂ＋
→

Ｃ
ｄ

Ｓ＋
→

Ｃ
ｈ

Ｓ＋Ａ＋
→

Ｃ
２

配料３也在△ＡＳＣ中，它的高温熔体也应在Ｅ点结晶结束，产物为Ａ、Ｓ、Ｃ三种晶体。
熔体３同样处在初晶区 中，冷却到析晶温度，首先析出Ｂ晶相。然后液相沿Ｂ３射线背

离Ｂ而移动，到达界线ｐＰ上的ｅ点时，由于界线ｐＰ是条转熔性质的界线，液相将回吸已析
出的Ｂ晶相，生成Ｓ晶相，相应的固相点也将离开Ｂ点。当液相点沿ｐＰ界线变化到ｆ点时，
固相点沿ＢＳ边变化到Ｓ点，这意味着固相中的Ｂ晶相已被回吸完，只剩下Ｓ晶相。此时系统
中只有液相与Ｓ晶相两相平衡，Ｆ＝２，液相将不能再继续沿着三相平衡共存的界线变化，而进
入液相与Ｓ平衡共存的初晶区 ，即液相要沿着Ｓ３射线，离开ｆ点，在Ｓ的初晶区内向背离Ｓ
的方向移动，发生穿相区现象。在整个穿相区过程中，液相不断析出Ｓ晶相，固相组成点在Ｓ
点不动，但Ｓ晶相的量在增加。当液相点穿过 初晶区到达界线ＥＰ上的ｇ点时，液相开始同
时析出Ｓ晶相和Ｃ 晶相，并沿着界线由ｇ点向Ｅ 点变化，固相点则离开Ｓ点沿ＳＣ 连线向Ｃ
方向变化。当液相点到达Ｅ点时，固相点到达ｑ点。在低共熔温度下，从液相中不断析出Ｓ、
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Ｃ、Ａ三种晶体，固相点则离开ｑ点沿ｑ３线向３点移动。当固相点到达３点与系统的组成点重
合时，最后一滴液相在Ｅ点消失，析晶过程结束，最后的析晶产物是Ａ、Ｓ、Ｃ三种晶体。

熔体３的冷却析晶过程可用式子表示如下：

液相：３
→Ｌ Ｂ

Ｆ →＝２ ｅ
Ｌ＋ →Ｂ Ｓ

Ｆ →＝１ ｆ（Ｂ消失）
→Ｌ Ｓ

Ｆ →＝２ ｇ
→Ｌ Ｓ＋Ｃ

Ｆ →＝１ Ｅ
→Ｌ Ａ＋Ｓ＋Ｃ

Ｆ＝０，Ｌ（ ）消失

固相：Ｂ →
Ｂ

Ｂ
Ｂ＋

→
Ｓ
Ｓ →

Ｓ
Ｓ

Ｓ＋
→

Ｃ
ｑ

Ｓ＋Ａ＋
→

Ｃ
３

从以上三个熔体的冷却析晶过程可以看出以下几个规律：

① 熔体的结晶过程，一定是在与熔体组成点所在副三角形相应的无变量点结晶结束，而
与此无变量点是否在该三角形内无关。

② 由于双升点Ｐ上的相平衡关系是：Ｌ＋ 幑幐Ｂ Ｓ＋Ｃ，冷却时，在Ｐ点上的析晶过程可能
有三种不同的结果：（ａ）液相先消失，Ｂ晶相有剩余，析晶过程在Ｐ点结束。析晶产物是Ｓ、Ｂ、

Ｃ三种晶相。凡是组成在△ＢＳＣ内的熔体都属于这种情况，如熔体１。（ｂ）二是晶相Ｂ先消
失，液相有剩余，转熔结束，结晶未结束，液相组成要继续沿着界线降低温度，析出晶体。凡是
组成在△ＡＳＣ内的熔体都属于这种情况，如熔体２。（ｃ）液相与Ｂ晶相同时消失，结晶结束，
结晶产物为Ｓ、Ｃ两种晶相。凡组成在ＳＣ连线上的熔体都属于这种情况。所以转熔点可以是
结晶结束点，也可以不是。低共熔点则一定是结晶结束点。

③ 在转熔线上的析晶过程，有时会出现液相组应点离开界线进入初晶区的现象，称之为
“穿相区”。“穿相区”现象一定发生在界线转熔的过程中。当被回吸的晶相被回吸完时，系统
中只剩下液相和一种晶相两相平衡共存，系统的自由度数Ｆ＝１变为Ｆ＝２时，才可能发生。
对图６．７５所示的系统而言，凡组成在ｐＰＳ范围内的熔体冷却时都会发生穿相区现象。

配料点４主要分析其平衡加热过程。配料４在△ＡＳＣ中，加热到ＴＥ 温度开始出现液相，
此时系统中四相平衡共存，Ａ＋Ｓ＋ 幑幐Ｃ ＬＥ。就是说Ａ、Ｓ、Ｃ晶体都在不断共同熔融生成组
成为Ｅ 的熔体。由于四相平衡、液相点不动，根据杠杆规则，固相点应在Ｅ４线的延长线上变
化。当固相点到达ＡＢ连线上的Ｗ 点时，固相中的Ｃ晶相已完全熔融成为液相，这时系统中
三相平衡共存（液相、Ａ晶相和Ｓ晶相）。温度继续升高时，液相点沿着Ｅｅ１ 界线变化，Ａ和Ｓ
不断熔融，相应的固相组成点在ＡＳ边上变化。当液相点移动到Ｖ 点时，固相点到达Ｓ点，这
意味着系统中的Ａ晶相也已熔完，系统进入液相与Ｓ晶相两相平衡的状态。随着温度继续升
高，固相点仍旧在Ｓ点。液相点则应沿着Ｖ４线向４点靠近，液相量不断增加，Ｓ晶相的量不
断减少。当液相点到达４点时，Ｓ晶相完全熔融成为液相。至此，所有的晶相都已熔化，系统
成为液相，一个单相体系。不难看出加热过程中液、固相的变化途径与冷却过程相反。

配料４的加热熔融过程可用下式表示：

固相：４
Ａ＋Ｓ＋ →Ｃ Ｌ

Ｆ →＝０
Ｗ（Ｃ消失）

Ａ＋ →Ｓ Ｌ

Ｆ →＝１ Ｓ（Ａ消失）
→Ｓ Ｌ

Ｆ →＝２ Ｓ
消失

液相： → → →Ｅ Ｅ Ｖ ４
６．４．３．５　具有一个不一致熔融三元化合物的三元系统相图
图６．７６中的两个系统都有一个化合物Ｓ，化合物的组成点都在三角形内，且都在自己的

初晶区外，因此都是不一致熔融的三元化合物。根据其中无变量点性质的不同，这类相图又可
分为两类，一为有双升点的，一为有双降点的。

图６．７６（ａ）为具有双升点的生成不一致熔融三元化合物的三元系统相图。界线的温度变
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图６．７６　具有一个不一致熔融三元化合物的三元系统相图
（ａ）具有双升点；（ｂ）具有双降点

化根据连线规则判断后标在图上。界线的性质用切线规则判断，可以看出Ｅ２Ｐ界线性质比较
复杂。由于ｍ１ 点是界线上的温度最高点，线上的温度由ｍ１ 分别向Ｅ２和Ｐ下降。ｍ１Ｐ段为
转熔线，线上进行的过程是Ｌ＋ 幑幐Ａ Ｓ；而ｍ１Ｅ２段的性质则有变化，ｍ１Ｆ段为转熔性质，即Ｌ
＋ 幑幐Ａ Ｓ，ＦＥ２ 段为共熔性质，即 幑幐Ｌ Ａ＋Ｓ，Ｆ为界线性质转变点。系统中有３个三元无
变量点，可以划分出３个副三角形。即△ＡＳＣ、△ＢＳＣ和△ＡＳＢ。Ｅ１ 和Ｅ２ 点在对应的副三
角形△ＢＳＣ和△ＡＳＣ内，是低共熔点。Ｐ 点在对应的副三角形△ＡＳＢ外，呈交叉位置，是双
升点，其相平衡关系为Ｌ＋ 幑幐Ａ Ｓ＋Ｂ。

图６．７６（ｂ）为具有双降点的生成不一致熔融三元化合物的三元系统相图。由图可以看出

Ｅ１Ｅ２是条共熔性质的界线，Ｅ２Ｒ是条转熔线，而Ｅ１Ｒ是条性质发生变化的界线，靠近Ｒ点的
一端ｎＲ 是转熔性质的Ｌ＋ 幑幐Ｂ Ｓ，靠近Ｅ１ 点的一端ｎＥ１ 是共熔性质的 幑幐Ｌ Ｓ＋Ｂ。ｎ为
界线性质转变点。三个三元无变量点中，Ｅ１ 和Ｅ２ 都在自己所对应的副三角形内，是低共熔
点；Ｒ点在对应的副三角形△ＡＢＳ外，呈共轭位置，Ｒ点为双转熔点，在Ｒ点进行的过程为ＬＲ

＋Ａ＋ 幑幐Ｂ Ｓ。从Ｒ点周围的三条界线温度下降方向看，有两条界线上的箭头离开它，所以

Ｒ又称双降点。
本系统熔体的冷却析晶路程因配料点位置不同而出现多种变化，特别是在转熔点附近区

域内。下面以组成为Ｍ１和Ｍ２的熔体的冷却析晶过程为例分析本系统中熔体的冷却析晶过
程。

图６．７７是图６．７６（ｂ）富Ａ部分的放大图。熔体Ｍ１和Ｍ２都在△ＢＳＣ中，且都在Ａ的初
晶区内，所以冷却过程中都是首先析出Ａ晶相，最后在Ｅ１ 点结晶结束，结晶产物为Ｂ、Ｓ和Ｃ
晶相，但细分析可以发现它们的析晶路程并不相同。下面用表达式给出Ｍ１和Ｍ２两熔体的析

晶过程。
熔体Ｍ１：

液相：Ｍ１
→Ｌ Ａ

Ｆ
→

＝２
ａ１

Ｌ＋ →Ａ Ｓ
Ｆ

→
＝１

ａ２（Ａ消失）
→Ｌ Ｓ

Ｆ
→

＝２
ａ３

→Ｌ Ｓ＋Ｃ
Ｆ

→
＝１

Ｅ１
→Ｌ Ｂ＋Ｓ＋Ｃ

Ｆ＝０，Ｌ（ ）消失

固相：Ａ →
Ａ

Ａ
Ａ＋

→
Ｓ

Ｓ →
Ｓ

Ｓ
Ｓ＋

→
Ｃ

ｂ１
Ｂ＋Ｓ＋

→
Ｃ

Ｍ１

熔体Ｍ２：
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图６．７７　图６．７６（ｂ）的富Ａ部分放大图

液相：Ｍ２
→Ｌ Ａ

Ｆ
→

＝２
ｌ１

→Ｌ Ａ＋Ｂ
Ｆ

→
＝１

Ｒ
Ｌ＋Ａ＋ →Ｂ Ｓ

Ｆ＝０，Ａ（ ）消失

Ｌ＋ →Ｂ Ｓ
Ｆ

→
＝１

ｎ
→Ｌ Ｓ＋Ｂ
Ｆ

→
＝１

Ｅ１ →Ｌ Ｓ＋Ｂ＋Ｃ
Ｆ＝０，Ｌ（ ）消失

固相：Ａ →
Ａ

Ａ
Ａ＋

→
Ｂ

ｄ１
Ａ＋Ｂ＋

→
Ｓ

ｄ２
Ｓ＋

→
Ｂ

ｄ３
Ｓ＋Ｂ＋

→
Ｃ

Ｍ２

６．４．３．６　具有一个低温稳定、高温分解二元化合物的三元系统相图
图６．７８有一个低温稳定、高温分解的二元化合物的三元系统相图，化合物Ｓ的组成点在

图６．７８　具有一个低温稳定、高温分解的

二元化合物的三元系统相图

ＡＢ 边上，从虚线所示的ＡＢ 二元相图可以看出这个
化合物在ＴＲ 温度以下才能稳定存在，温度高于ＴＲ，则
分解为Ａ、Ｂ两种晶相。由于其分解温度低于Ａ、Ｂ两
组元的低共熔温度，因而不可能从Ａ、Ｂ二元的液相线

Ａ′ｅ３′和Ｂ′ｅ３′直接析出Ｓ 晶体，即Ｓ晶体的初晶区不会
与ＡＢ 边相接触。此系统的特点是：系统有３个三元
无变量点Ｐ、Ｅ和Ｒ，但只能划分出与Ｐ和Ｅ 对应的两
个副三角形。Ｐ点在对应的△ＡＳＣ外的交叉位置，是
双升点。Ｅ点在对应的△ＢＳＣ内的重心位置，是低共
熔点。Ｒ点周围的三个初晶区是Ａ、Ｓ、Ｂ，对应的三种
晶相的组成点Ａ、Ｓ、Ｂ在一条直线上，不能形成一个副
三角形。但在Ｒ点上确为四相平衡共存，Ｐ＝４，Ｆ＝０。
在Ｒ点上进行的过程是化合物的形成或分解过程，即。

Ａ＋Ｂ
　Ｌ
幑 幐帯帯

　
Ｓ（ＡｍＢｎ）。这种无变量点称为过渡点。

从Ｒ点周围三条界线上的温降方向看，类似于双降点，
所以Ｒ点称为双降点形式的过渡点。

在过渡点上由于Ｆ＝０，系统的温度不变，液相组
成在Ｒ点上不变，实际上液相量也不变，这个情况和前面介绍的各种无变量点有所不同。由
熔体Ｍ 的冷却析晶过程可以清楚地看出这一点，熔体Ｍ 的冷却析晶过程如下：
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液相：Ｍ
→Ｌ Ａ

Ｆ →＝２ ａ
→Ｌ Ａ＋Ｂ

Ｆ →＝１ Ｒ ｍＡ＋ｎＢ →
Ｌ
Ｓ

Ｆ＝０，Ａ

烄

烆

烌

烎消失

→Ｌ Ｓ＋Ｂ

Ｆ →＝１ Ｅ
→Ｌ Ｂ＋Ｓ＋Ｃ

Ｆ＝０，Ｌ（ ）消失

固相：Ａ →
Ａ

Ａ
Ａ＋

→
Ｂ
Ｄ

Ａ＋Ｂ＋
→

Ｓ
Ｄ

Ｓ＋
→

Ｂ
Ｇ

Ｓ＋Ｂ＋
→

Ｃ
Ｍ

液相刚到Ｒ点时，固相组成在Ｄ点，这时的固相由Ａ、Ｂ两种晶相组成。根据杠杆规则，
系统中的液相量为：

Ｌ％ ＝ＤＭＤＲ ×１００％

　　当Ａ晶相消失，液相组成要离开Ｒ点时，固相组成仍在Ｄ 点，但这时的固相是由Ｂ、Ｓ两
种晶相组成的，系统中的液相量仍为：

Ｌ％ ＝ＤＭＤＲ ×１００％

　　液相量没有变化。因此在Ｒ点进行化合物的形成或分解过程时，液相只起介质作用。过
渡点一定不是结晶的结束点。

６．４．３．７　具有一个低温分解、高温稳定的二元化合物的三元系统相图
图６．７９是有一个高温稳定、低温分解的二元化合物的三元系统相图。这个化合物在高于

图６．７９　具有一个高温稳定、低温分解的

二元化合物的三元系统相图

ＴＰ 温度是稳定的，它有自己的初晶区，也可以由二元
熔体直接析晶得到，但在低于ＴＰ 温度时不稳定，要分
解为Ａ、Ｂ两种晶相。Ｐ 点同样没有对应的副三角形，

Ｐ点周围三个初晶区所对应的晶相组成点Ａ、Ｓ、Ｂ 在
一条直线上，因此Ｐ 点也是个过渡点。由于它形似双
升点，便称为双升点形式的过渡点。在Ｐ 点的相平衡

关系为Ｓ（ＡｍＢｎ）
　Ｌ
幑 幐帯帯

　
Ａ＋Ｂ，Ｐ＝４，Ｆ＝０。同样是化

合物的分解与形成过程，在此过程进行时，液相只起介
质作用。

因此，如果无变量点周围三个初晶区所对应的晶
相组成点在一条直线上，无变量点没有对应的副三角
形，该无变量点便是过渡点。这是判断过渡点的方法。

６．４．３．８　具有多晶转变的三元系统相图
根据多晶转变温度与二元低共熔温度的相对高、

低，这类相图又可以分为三种情况：多晶转变温度高于
两个二元低共熔温度，多晶转变温度高于一个二元低
共熔温度但低于另一个二元低共熔温度，以及多晶转
变温度低于两个二元低共熔温度。如图６．８０所示，图中的三元系统都是最简单的三元系统。
其中Ａ组元发生多晶转变，假设其高温型为Ａα，低温型为Ａβ。

在图６．８０（ａ）中，多晶转变温度ｔｎ 既高于ＡＢ 二元系统的低共低温度ｔｅ１，也高于ＡＣ 二
元系统的低共熔温度ｔｅ３。多晶转变等温线把Ａ的初晶区分为Ａα 和Ａβ 两个相区，低于ｔｎ 温
度时，稳定存在的是Ａβ相，高于ｔｎ 温度时，稳定存在的是Ａα 相。在多晶转变等温线ｎ１ｎ２ 上

发生Ａα
　Ｌ
幑 幐帯帯

　
Ａβ的过程。熔体冷却时，若经过这条线，只有当Ａα 全部转变为Ａβ后，液相组
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图６．８０　具有多晶转变的三元系统相图
（ａ）ｔｎ＞ｔｅ１，ｔｎ＞ｔｅ３；（ｂ）ｔｎ＜ｔｅ１，ｔｎ＞ｔｅ３；（ｃ）ｔｎ＜ｔｅ１，ｔｎ＜ｔｅ３

成点才能离开此线进入Ａβ的初晶区。要注意多晶转变等温线与一般界线的区别，在多晶转
变等温线的两侧一定有同组元的不同晶型存在，而且在多晶转变等温线上不标箭头。

图６．８０（ｂ）所示的三元系统中，多晶转变温度ｔｎ 高于低共熔温度ｔｅ１但低于ｔｅ３，这样多晶
转变的等温线与界线ｅ３Ｅ就有一个交点Ｎ。Ｎ 点是三元系统内的多晶转变点，其相平衡关系

为：Ａα
Ｌ、
幑幐
Ｃ
Ａβ，即在有液相和Ｃ晶相存在的情况下，Ａα与Ａβ两种晶型间的转变。这时系统中

四相平衡共存，Ｆ＝０，所以三元多晶转变点也是无变量点，熔体冷却过程当液相经过Ｎ 点时，
温度不变，液相点也不变，直到Ａα全部转变为Ａβ 为止。Ｎ 点周围的三个初晶区是Ａα、Ａβ 和

Ｃ，Ａα 和Ａβ虽因晶型不同，属于两相，但其化学组成相同，组成点都在Ａ点，所以连接Ｎ 点周
围三个初晶区所对应的晶相组成点得不到副三角形，也就是说，多晶转变点没有对应的副三角
形。

由于在Ｎ 点发生多晶转变时，不仅液相组成不变，液相量也不变，所以液相也是只起介质
作用，多晶转变点一定不会是结晶结束点。

图６．８０（ｃ）是多晶转变温度ｔｎ 既低于低共熔温度ｔｅ１也低于低共熔温度ｔｅ３的情况。这时
多晶转变的等温线与界线ｅ１Ｅ交于Ｎ１点，与界线ｅ３Ｅ交于Ｎ２ 点，形成两个三元无变量的多

晶转变点。在Ｎ１ 点上的相平衡关系为：Ａα
Ｌ、
幑幐
Ｂ
Ａβ；在Ｎ２点上的相平衡关系则为：Ａα

Ｌ、
幑幐
Ｃ
Ａβ。

６．４．３．９　形成三元连续固溶体的三元系统相图

ＡＢＣ三元系统中，ＡＢ、ＢＣ、ＡＣ均能形成连续固溶体，分别以ＳＡＢ、ＳＢＣ、ＳＡＣ表示。Ａ、

Ｂ、Ｃ三个组元间也能形成连续固溶体ＳＡＢＣ。
图６．８１为形成三元连续固溶体ＳＡＢＣ的三元系统相图。图中Ａ′、Ｂ′、Ｃ′分别为纯组元Ａ、Ｂ
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图６．８１　形成三元连续固溶体的

三元系统相图（立体图）

和Ｃ的熔点。上面凸起的面为液相面，下面凹下的面为固
相面。在液相面以上为单相熔体（液相），在固相面以下为单
相固溶体（固相）。在固相面和液相面之间为固液两相平衡
共存区。

当组成Ｍ 的熔体冷却到液相面Ｍ１ 时，开始析出固溶
体Ｓ１。当系统点由于冷却析晶而变化到固相面Ｍｎ 时，液相
消失，结晶结束。从开始析晶到结晶结束（即系统点从 Ｍ１

到Ｍｎ）的整个过程中，始终是固液两相平衡。随着温度的降
低，液相组成点沿Ｌ１Ｌ２Ｌｎ 曲线变化，而固相组成点沿Ｓ１Ｓ２Ｓｎ
曲线变化。固液相之间的相对数量可用杠杆规则计算。

图６．８２是图６．８１的投影图，图６．８３是图６．８１在ｔ１、

ｔ２、ｔｎ 温度下的等温截面图。图６．８３（ａ）、（ｂ）、（ｃ）上分别标
出的Ｓ１Ｌ１、Ｓ２Ｌ２、ＳｎＬｎ 表示Ｍ 组成的熔体冷却到不同温度
时的固相和液相平衡关系的连结线。在等温截面图中固液
相之间的连结线是由实验确定的，不能随便改动。

从上面的分析可以看出这类相图析晶过程并没有几何

规律，必须通过试验来确定固液相组成点的变化轨迹。从三
个纯组元熔点高低可以大致估计析晶时液相组成点变化趋

图６．８２　图６．８１的投影图

势。图６．８４表示生成连续固溶体三元系统相图在析晶过程中液
相组成点的变化方向，亦即结晶路线的变化趋势。

６．４．３．１０　形成一个二元连续固溶体的三元系统相图
在ＡＢＣ三元系统中，ＡＢ 两组元间形成二元连续固溶体

ＳＡＢ，而ＡＣ 和ＢＣ 则为两个最简单的二元系统。这类相图如图

６．８５所示，图６．８６为其投影图。投影图中只有一条界线Ｅ１Ｅ２，
两个初晶区 和 ，没有四相平衡共存的三元无变量点，这是这

类相图的特点。根据图６．８５和图６．８６，可见液相面Ｅ１′Ｃ′Ｅ２′是组
元Ｃ的初晶面，液相面Ｅ１′Ａ′Ｂ′Ｅ２′是固溶体ＳＡＢ的初晶面。当ｔ１
和ｔ２ 等温面与立体相图相截时，可获得等温截面图，如图６．８７（ａ）、（ｂ）所示。

图６．８３　图６．８１的等温截面图
（ａ）ｔ１等温截面；（ｂ）ｔ２等温截面；（ｃ）ｔｎ等温截面
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图６．８４　形成三元连续固溶体的三元

系统相图的结晶路线示意图

图６．８５　形成一个二元连续固溶体的三元系统相图

　

图６．８６　图６．８５的投影图　
　　

图６．８７　图６．８５的等温截面图
（ａ）ｔ１等温截面；（ｂ）ｔ２等温截面

关于这类相图的析晶过程，如果组成点落在Ｃ初晶区内，析晶路程可按一定几何规则判
断。但如果组成点处在固溶体初晶区内，析晶路程必须由试验来确定。共熔线Ｅ１′Ｅ２′（图

６．８５）上各点表示固溶体ＳＡＢ、固相Ｃ和液相平衡共存。在共熔线上的析晶路程只沿一个方向
变化直到液相消失，结晶结束。

图６．８８　形成一个二元连续固溶体的

三元系统相图的析晶过程

Ｍ１组成点位于Ｃ初晶区内，见图６．８８。冷却时

Ｍ１熔体首先析出Ｃ晶相，随后液相组成则根据背向
线规则沿ＣＭ 射线向背离Ｃ 的方向移动，液相中不断
地析出Ｃ晶体，系统中相数Ｐ＝２，自由度Ｆ＝２。当液
相变化到达界线Ｅ１Ｅ２上的Ｌ１点时，从液相中同时析
出Ｃ晶相和组成为Ｓ１ 的固溶体，系统中三相平衡共
存，Ｐ＝３，Ｆ＝１。继续冷却，液相组成点沿Ｅ１Ｅ２ 曲线
变化，由Ｌ１ 变到Ｌ２、Ｌ３、…、Ｌｎ，而析出固溶体的组成
点由Ｓ１ 又变到Ｓ２、Ｓ３、…、Ｓｎ。固相中由于固溶体Ｓ
的出现使其总组成点离开Ｃ 顶点进入浓度三角形内，
而且固相总组成点必然是在固相Ｃ和固溶体Ｓ 的连
线上。同时，固相总组成点和对应的液相组成点的连
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线必定通过系统组成点Ｍ１。例如液相组成点变化到Ｌ２，相应的固溶体为Ｓ２。连接Ｌ２Ｍ１ 并

延长与ＣＳ２ 连线相交于Ｆ点，此点即为和液相Ｌ２ 相对应的固相总组成点。以ＦＭ１Ｌ２ 为杠
杆，按杠杆规则求得固相量和液相量。

Ｍ１ 熔体的析晶结束点为Ｌｎ，其确定方法是连结ＣＭ１ 并延长与三角形的ＡＢ边交于Ｓｎ，
和Ｓｎ 相对应的Ｌｎ 即为液相消失点（结晶结束点）。这时固相总组成点和Ｍ１重合。

组成点Ｍ２ 落在固溶体初晶区内，则Ｍ２熔体析晶只能沿实验所确定的结晶路线变化。当
温度降到液相面时，先析出Ｓ１′固溶体，随后系统继续降温，液相组成点沿Ｌ１′Ｌ２′Ｌ３′曲线变化，析
出固相相应为Ｓ１′、Ｓ２′、Ｓ３′。当液相组成点变化到Ｅ１Ｅ２ 线上的Ｌ３′时，固溶体Ｓ３′和Ｃ 晶共同析
出。当液相组成点变化到Ｌｎ′时，相应固溶体为Ｓｎ′，这时固相总组成点回到原始系统组成点

Ｍ２，即液相消失，结晶结束。
实际硅酸盐系统中钠长石（Ｎａ２Ｏ·Ａｌ２Ｏ３·６ＳｉＯ２）钙长石（ＣａＯ·Ａｌ２Ｏ３·２ＳｉＯ２）透辉石

（ＣａＯ·ＭｇＯ·２ＳｉＯ２）系统属此类相图，其中钠长石和钙长石形成连续固溶体，而它们又分别
和透辉石组成低共熔点系统。另外ＦｅＯＭｎＯＭｎＳ和 ＮａＯ·Ａｌ２Ｏ３·６ＳｉＯ２ＣａＯ·Ａｌ２Ｏ３·

２ＳｉＯ２ＣａＯ·ＳｉＯ２·ＴｉＯ２系统也都属此类相图。

６．４．３．１１　具有液相分层的三元系统相图
如图６．８９表示ＡＢ 二元系统具有液相分层的三元系统相图，图下方虚线为相应的ＡＢ

二元系统相图。从这二元系统相图可知Ｉ′Ｋ′Ｊ′曲线为二液区的边界曲线，Ｋ′为临界点。在三

图６．８９　具有液相分层的

三元系统相图

元系统中由于第三组元Ｃ的加入使二液区边界曲线在空间中扩展成曲面，它在浓度三角形上
的投影为三元相图上的二液区ＩＫＪＧ，Ｋ 为最高临界点，Ｇ为最低临界点。当温度低于Ｇ的温
度时，液相分层消失。临界点是由高温 Ｋ 逐步变化到Ｇ 点，即每一个温度下都有一分层临界
点。如果用等温线表示，应有一组边界曲线（图中未表示出来）。

图中Ｌ１Ｌ２、Ｌ１′Ｌ２′、Ｌ１″Ｌ２″等称为结线，每条结线的两端表示在一定温度下互相平衡的两个
液相的组成。

凡在冷却结晶过程中液相组成经过二液区的熔体都

将发生液相分层现象，分为Ｌ１和Ｌ２两种组成的液相，同
时析出晶相Ａ。随着Ａ晶相的不断析出，液相中Ａ的量
在减少，也就是富Ａ的Ｌ１液相要转变为富Ｂ的Ｌ２ 液相。
当Ｌ１液相完全转变为Ｌ２液相时，液相分层现象结束。

例如图６．８９中，当Ｍ 组成点的熔体冷却时，首先析
出Ａ晶相，然后液相组成点沿着ＡＭ 延长线方向变化，
当到达二液面的边界Ｌ１ 点时，液相Ｌ分层为Ｌ１ 和Ｌ２。
这时Ｌ２ 很少，Ｌ１≈Ｌ。随着温度降低，两液相的总组成
点仍然沿ＡＭ 的延长线方向变化。相应的两个分层液相
地沿Ｌ１Ｌ１′Ｌ１″…变化，Ｌ２ 沿Ｌ２Ｌ２′Ｌ２″…变化。两层液相
的组成点和液相的总组成点在同一杠杆上，两分层液相
的相对含量由杠杆规则计算。当液相总组成点变化到

Ｌｎ 时分层现象消失，液相组成点离开分层区继续析晶。
当液相组成点变化到Ｐ 点时，同时析出Ａ 晶相和Ｂ 晶
相。液相组成点变化到Ｅ点同时析出Ａ、Ｂ和Ｃ晶相，一
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直到液相消失，结晶结束。整个析晶过程中，固相组成点变化顺序为 → →Ａ Ｆ Ｍ。
以上介绍了三元系统相图的基本类型以及分析三元相图所需用的重要规则。这些都是分

析复杂相图的基础。三元系统的专业相图经常包含多种化合物，使相图上化合物的初晶区、界
线和无变量点大大增多，相图变得复杂。但只要掌握了分析相图的基本规则和方法，便能达到
读懂和应用专业相图的目的。下面介绍分析复杂三元相图的主要步骤。

（１）判断化合物的性质
遇到一个复杂的三元相图，首先要了解系统中有哪些化合物，其组成点和初晶区的位置，

然后根据化合物的组成点是否在它的初晶区内，判断化合物的性质。
（２）划分副三角形
根据划分副三角形的原则和方法把复杂的三元相图划分为若干个分三元系统，使复杂相

图简化。
（３）判断界线的温度走向
根据连线规则判断各条界线的温度下降方向，并用箭头标出。
（４）判断界线性质
应用切线规则判断界线是共熔性质还是转熔性质，确定相平衡关系。共熔界线上用单箭

头，转熔界线上用双箭头标出温度下降方向以示界线性质不同。
（５）确定三元无变量点的性质
根据三元无变量点与对应的副三角形的位置关系或根据交汇于三元无变量点的三条界线

的温度下降方向来判断无变量点是低共熔点（三升点）、单转熔点（双升点）还是双转熔点（双降
点），确定三元无变量点上的相平衡关系。三元无变量点的类型和判别方法列入表６．７。

表６．７　三元无变量点类型及判别方法

性　质 低共熔点 双升点（单转熔） 双降点（双转熔）
过渡点（化合物分解或形成）

双 升 形 双 降 形
多晶转变点

图例

相平衡

关　系
Ｌ（Ｅ 幑幐） Ａ＋Ｂ＋Ｃ
三固相共析晶共熔

Ｌ（Ｐ）＋ 幑幐Ａ Ｄ＋Ｃ
远离Ｐ点的
晶相（Ａ）转熔

Ｌ（Ｒ）＋Ａ＋ 幑幐Ｂ Ｓ
远离Ｒ点的两
晶相（Ａ＋Ｂ）转熔

ＡｍＢｎ
（Ｌ）Ｔ≤ＴＰ，Ｔ≥ＴＲ
（Ｌ）Ｔ≥ＴＰ，Ｔ≤Ｔ
幑 幐帯帯帯帯帯帯帯

Ｒ
ｍＡ＋ｎＢ

化合物ＡｍＢｎ（Ｄ）的分解或形成
Ａα
Ｌ、
幑幐
Ｃ
Ａβ

判别方法

　Ｅ 点在对应
副三角形之内

构成重心位置

关系

　Ｐ 点在对应副
三角形之外构成

交叉位置关系

　Ｒ 点在对应副
三角形之外构成

共轭位置关系

　过渡点无对副三角形，相平衡的
三晶相组成点在一条直线上

　多晶转变
点无对应副

三角形，相
平衡的三晶

相组成点在

一条直线上

是　　否
结晶终点

　 　是
　视物系组成点
位置而定

　视物系组成点
位置而定

　否（只是结晶过程经过点） 　　否
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（６）分析冷却析晶过程或加热熔融过程
按照冷却或加热过程的相变规律，选择一些系统点分析析晶或熔融过程。必要时用杠杆

规则计算冷却或加热过程中平衡共存的各相含量。在分析冷却析晶过程时要注意以下两种情
况的出现：

① 系统组成点正好位于界线上时如何判断初晶相？
首先判断界线的性质，若界线是共熔线，则熔体冷却时初晶相是界线两侧初晶区对应的两

个晶体。可用切线规则求得初晶相的瞬时组成；若界线是转熔线，其熔体析晶时并不发生转熔
（因为没有任何晶体可转熔），而是析出单一固相，液相组成点直接进入单相区（即某一晶体的
初晶区）并按背向线规则变化。

② 系统组成点正好位于无变量点上时初晶相是什么？
若无变量点是三元低共熔点，则熔体析晶是共同析出该三组元的固相；若无变量点是单转

熔点，则其熔体析晶时在无变量点并不发生四相无变量过程，也不发生转熔，而是液相组成点
沿某一界线变化析晶，具体析晶性质由第①点判断；若无变量点是双转熔点，其熔体析晶时在
无变量点并不发生四相无变量过程，不发生转熔，也不沿界线变化，而是析出单一固相。这时
液相组成点进入单相区并按背向线规则变化。

图６．９０　ＣａＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统中

各种材料组成范围示意图

６．４．４　三元系统专业相图

６．４．４．１　ＣａＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２系统相图

ＣａＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统是无机非金属材料的重
要系统，包括许多重要硅酸盐制品、高炉矿渣和某些
矿物岩石。各种材料的组成范围用图６．９０表示。
本系统对硅酸盐工业具有很大的实际意义。

（１）相图介绍
图６．９１是ＣａＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统相图。本系统

共有１５个化合物，其中有３个纯组分，即 ＣａＯ、

Ａｌ２Ｏ３ 和ＳｉＯ２，它们的熔点分别为２５７０℃、２０４５℃
和１７２３℃。另外有１０个二元化合物和２个三元化
合物，这些化合物的性质见表６．８。

表６．８　ＣａＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统中化合物的性质

化合物 性　质 熔点（℃） 化合物 性　质 分解温度（℃）

ＣａＯ·ＳｉＯ２（硅灰石） 一致熔融 １５４４ ３ＣａＯ·２ＳｉＯ２ 不一致熔融 １４６４

２ＣａＯ·ＳｉＯ２ 一致熔融 ２１３０ ３ＣａＯ·Ａｌ２Ｏ３ 不一致熔融 １５３９

１２ＣａＯ·７Ａｌ２Ｏ３ 一致熔融 １３９２ ＣａＯ·Ａｌ２Ｏ３ 不一致熔融 １６００

３Ａｌ２Ｏ３·２ＳｉＯ２（莫来石） 一致熔融 １８５０ ＣａＯ·２Ａｌ２Ｏ３ 不一致熔融 １７６２

ＣａＯ·Ａｌ２Ｏ３·２ＳｉＯ２（钙长石） 一致熔融 １５５３ ＣａＯ·６Ａｌ２Ｏ３ 不一致熔融 １８３０

２ＣａＯ·Ａｌ２Ｏ３·ＳｉＯ２（铝方柱石） 一致熔融 １５８４ ３ＣａＯ·ＳｉＯ２ 不一致熔融 ２１５０

１５个化合物都有自己对应的初晶区，ＳｉＯ２ 的初晶区被１４７０℃的多晶转变等温线分为方
石英和鳞石英两个相区，而且在靠近ＳｉＯ２处还有一个液相分层的二液区。
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图６．９１　ＣａＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统相图

根据副三角形的划分方法，可以划分出１５个副三角形，与此对应的有１５个三元无变量
点，现将它们列于表６．９中。需要指出的是，本系统实际有１６个三元无变量点，方石英和鳞石
英的多晶转变等温线（１４７０℃）和界线的交点“１６”是个多晶转变点，在这个点上的相平衡关系

为：方石英
Ｌ，Ａ３Ｓ
幑 幐帯帯帯

２
鳞石英。由于它没有相应的副三角形，故未列入表中。

表６．９　ＣａＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统中三元无变量点的性质

图上点号 相间平衡 平衡性质
平衡温度

（℃）

组　　成（％）

ＣａＯ Ａｌ２Ｏ３ ＳｉＯ２

１ 　 幑幐Ｌ 鳞石英＋ＣＡＳ２＋Ａ３Ｓ２ 低共熔点 １３４５ ９．８ １９．８ ７０．４

２ 　 幑幐Ｌ 鳞石英＋ＣＡＳ２＋αＣＳ 低共熔点 １１７０ ２３．３ １４．７ ６２．０

３ 　Ｃ３Ｓ＋ 幑幐Ｌ Ｃ３Ａ＋αＣ２Ｓ 双升点 １４５５ ５８．３ ３３．０ ８．７

４ 　α′Ｃ２Ｓ＋ 幑幐Ｌ Ｃ３Ｓ２＋Ｃ２ＡＳ 双升点 １３１５ ４８．２ １１．９ ３９．９

５ 　 幑幐Ｌ ＣＡＳ２＋Ｃ２ＡＳ＋αＣＳ 低共熔点 １２６５ ３８．０ ２０．０ ４２．０

６ 　 幑幐Ｌ Ｃ２ＡＳ＋Ｃ３Ｓ２＋αＣＳ 低共熔点 １３１０ ４７．２ １１．８ ４１．０

７ 　 幑幐Ｌ ＣＡＳ２＋Ｃ２ＡＳ＋ＣＡ６ 低共熔点 １３８０ ２９．２ ３９．０ ３１．８

８ 　ＣａＯ＋ 幑幐Ｌ Ｃ３Ｓ＋Ｃ３Ａ 双升点 １４７０ ５９．７ ３２．８ ７．５

９ 　Ａｌ２Ｏ３＋ 幑幐Ｌ ＣＡＳ２＋Ａ３Ｓ２ 双升点 １５１２ １５．６ ３６．５ ４７．９

１０ 　Ａｌ２Ｏ３＋ 幑幐Ｌ ＣＡ６＋ＣＡＳ２ 双升点 １４９５ ２３．０ ４１．０ ３６．０
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续表６．９

图上点号 相间平衡 平衡性质
平衡温度

（℃）

组　　成（％）

ＣａＯ Ａｌ２Ｏ３ ＳｉＯ２

１１ 　ＣＡ２＋ 幑幐Ｌ Ｃ２ＡＳ＋ＣＡ６ 双升点 １４７５ ３１．２ ４４．５ ２４．３

１２ 　 幑幐Ｌ Ｃ２ＡＳ＋ＣＡ＋ＣＡ２ 低共熔点 １５００ ３７．５ ５３．２ ９．３

１３ 　Ｃ２ＡＳ＋ 幑幐Ｌ α′Ｃ２Ｓ＋ＣＡ 双升点 １３８０ ４８．３ ４２．０ ９．７

１４ 　 幑幐Ｌ α′Ｃ２Ｓ＋ＣＡ＋Ｃ１２Ａ７ 低共熔点 １３３５ ４９．５ ４３．７ ６．８

１５ 　 幑幐Ｌ α′Ｃ２Ｓ＋Ｃ３Ａ＋Ｃ１２Ａ７ 低共熔点 １３３５ ５２．０ ４１．２ ６．８

相图中２８条界线的温度下降方向及界线性质如图６．９１所示。
一些研究指出ＣａＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２系统中有Ｃ３Ｓ固溶体生成，组成范围大致在靠近Ｃ３Ｓ组

成点附近的ＣａＯ初晶区内。固溶体组成可写成Ｃａ３Ａｌｘ４（Ｓｉ１－３４ｘＡｌ３４ｘ）Ｏ５，其中０≤ｘ≤０．０２９，
但具体细节尚须进一步研究。

ＣａＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统中的富钙部分———高钙区对硅酸盐水泥的生产有重要意义，所以下
面主要讨论高钙区的情况。

（２）相图中的高钙区ＣａＯＣ２ＳＣ１２Ａ７系统
本系统相图如图６．９２所示。可以看出硅酸盐水泥中的主要矿物：Ｃ２Ｓ，Ｃ３Ｓ，Ｃ３Ａ都在此

系统内。按照划分副三角形的方法可以划分出３个副三角形，即△ＣａＯＣ３ＳＣ３Ａ，△Ｃ３ＳＣ３Ａ
Ｃ２Ｓ和△Ｃ３ＡＣ２ＳＣ１２Ａ７。它们所对应的无变量点分别为 Ｈ（１４７０℃），Ｋ（１４５５℃）和 Ｆ
（１３３５℃）。Ｈ 和Ｋ 为双升点，Ｆ为低共熔点（见表６．９中的８、３、１５点）。界线性质用切线规
则进行判断，ＣａＯ和Ｃ３Ｓ初晶区的界线在Ｚ点由转熔性质转变为共熔性质，两段的相平衡关
系分别为Ｌ 幑幐＋ＣａＯ Ｃ３Ｓ和 幑幐Ｌ ＣａＯ＋Ｃ３Ｓ；而Ｃ３Ｓ和Ｃ２Ｓ初晶区的界线则在Ｙ 点从共熔
性质转变为转熔性质，两段的相平衡关系分别为； 幑幐Ｌ Ｃ２Ｓ＋Ｃ３Ｓ和Ｌ＋Ｃ２ 幑幐Ｓ Ｃ３Ｓ。这是
两条性质较复杂的界线，其余界线除 ＣａＯ和 Ｃ３Ａ 初晶区的界线为转熔性质外，都是共熔
性质。

图６．９２　ＣａＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统高钙区部分相图
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下面分析ＣａＯＣ２ＳＣ１２Ａ７系统内某些熔体的冷却析晶过程。

Ｐ点位于△Ｃ３ＳＣ３ＡＣ２Ｓ内，平衡冷却时在该三角形所对应的无变量点Ｋ 处结晶结束，
产物为Ｃ２Ｓ、Ｃ３Ｓ和Ｃ３Ａ。

熔体Ｐ位于ＣａＯ的初晶区内，所以平衡冷却时首先析出ＣａＯ晶体，液相组成沿着ＣａＯＰ
连线向背离ＣａＯ的方向变化。当到达ＣａＯＣ３Ｓ相界线上Ｊ点时，进行转熔过程，Ｌ
→

＋ＣａＯ
Ｃ３Ｓ，即液相要回吸原先析出的ＣａＯ，而析出Ｃ３Ｓ；相应的固相组成在ＣａＯＣ３Ｓ连线上向

Ｃ３Ｓ方向变化。当液相沿着界线由Ｊ点到达Ｓ 点时，固相到达Ｃ３Ｓ点，意味着ＣａＯ晶体被回
吸完，系统中只剩下液相与Ｃ３Ｓ两相平衡共存，Ｆ＝２，液相要穿越Ｃ３Ｓ的初晶区沿ＤＰＳ延长
线方向移动，在这个过程中一直析出Ｃ３Ｓ晶体，固相组成在Ｃ３Ｓ点不动。当液相到达界线
（ＨＫ）上的Ｔ点时，发生低共熔过程 →Ｌ Ｃ３Ｓ＋Ｃ３Ａ，液相组成沿界线由Ｔ向Ｋ 点移动，相
应的固相组成离开Ｃ３Ｓ点，在Ｃ３ＳＣ３Ａ连线上向Ｃ３Ａ方向移动。当液相到达Ｋ 点，固相组成
达到Ｕ 点时，进行单转熔过程Ｌ＋Ｃ３ →Ｓ Ｃ２Ｓ＋Ｃ３Ａ，固相组成则由Ｕ 点离开Ｃ３ＳＣ３Ａ连线
进入三角形内向Ｐ点移动。当固相组成到达Ｐ点与原始组成重合时，液相在Ｋ 点消失，结晶
结束。产物为Ｃ２Ｓ、Ｃ３Ｓ和Ｃ３Ａ。上述析晶过程可用下式表示：

液相：Ｐ
→Ｌ ＣａＯ

Ｆ →＝２ Ｊ
Ｌ →＋ＣａＯ Ｃ３Ｓ

Ｆ＝１（ＣａＯ消失→）Ｓ
→Ｌ Ｃ３Ｓ

Ｆ →＝２ Ｔ
→Ｌ Ｃ３Ｓ＋Ｃ３Ａ

Ｆ →＝１
Ｋ
Ｌ＋Ｃ３ →Ｓ Ｃ２Ｓ＋Ｃ３Ａ
Ｆ＝０，Ｌ（ ）消失

固相：ＣａＯ →
ＣａＯ

ＣａＯ
ＣａＯ＋Ｃ３

→
Ｓ
Ｃ３Ｓ

Ｃ３
→
Ｓ
Ｃ３Ｓ

Ｃ３Ｓ＋Ｃ３
→
Ａ
Ｕ

Ｃ３Ｓ＋Ｃ２Ｓ＋Ｃ３
→

Ａ
Ｐ

组成为３的熔体也在△Ｃ３ＳＣ３ＡＣ２Ｓ内，但在Ｃ２Ｓ的初晶区内。冷却时首先析出Ｃ２Ｓ晶
体，液相沿Ｃ２Ｓ３连线向背离Ｃ２Ｓ的方向移动。当液相移动到与Ｃ３Ｓ、Ｃ２Ｓ界线相交时，从液
相中同时析出Ｃ２Ｓ和Ｃ３Ｓ两种晶相，然后液相沿界线变化。固相组成沿Ｃ２ＳＣ３Ｓ边变化，当
液相变化到Ｙ 点时，界线性质发生变化，液相进行转熔过程，即Ｌ＋Ｃ２ →Ｓ Ｃ３Ｓ。液相组成到
达Ｋ 点时进行无变量过程Ｌ＋Ｃ３ →Ｓ Ｃ２Ｓ＋Ｃ３Ａ，相应的固相离开Ｃ２ＳＣ３Ｓ边进入三角形向

３点靠近。最后液相在Ｋ 点消失，固相组成则回到３点，与原始组成点重合，结晶结束。产物
为Ｃ３Ｓ、Ｃ２Ｓ和Ｃ３Ａ三种晶体。

点２位于Ｃ２ＳＣ３ＡＣ１２Ａ７ 三角形内，所以析晶产物为Ｃ２Ｓ、Ｃ３Ａ和Ｃ１２Ａ７，结晶终点为该
三角形对应的无变量点Ｆ。

点１位于Ｃ３ＳＣａＯＣ３Ａ三角形内，所以析晶产物为Ｃ３Ｓ、Ｃ３Ａ和ＣａＯ，结晶终点为该三角
形对应的无变量点Ｈ。

从上述熔体的冷却结晶过程分析中可以看出，在专业相图中结晶过程的分析与基本类型
相图是一样的。

冷却结晶过程中某一时刻成平衡的各相含量的计算使用杠杆规则。若是三相平衡共存，
则要使用两次杠杆规则，例如熔体Ｐ冷却到液相刚到Ｋ 点（１４５５℃）时，转熔过程还未开始，系
统中三相平衡共存，这三相是液相、Ｃ３Ｓ和Ｃ３Ａ。各相的百分含量为

液相量Ｌ％ ＝ＵＰＫＵ×１００％ ＝１６．２％

固相（Ｃ３Ｓ＋Ｃ３Ａ）量 ％ ＝ＫＰＫＵ×１００％ ＝８３．８％

其中

Ｃ３Ｓ％ ＝ＵＥＤＥ×
ＫＰ
ＫＵ×１００％ ＝７４．０％
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Ｃ３Ａ％ ＝ＤＵＤＥ×
ＫＰ
ＫＵ×１００％ ＝９．８％

　　当系统中三相平衡共存时，求各相的量还可以应用双线法。仍以熔体Ｐ的液相点刚到Ｋ
点为例，这时成平衡的三相：Ｃ３Ｓ在Ｄ点，Ｃ３Ａ在Ｅ点，液相在Ｋ 点，连接这三点得到△ＤＥＫ
（见图６．９３）经过Ｐ点做两条边ＤＫ、ＫＥ的平行线，平行线将第三边ＤＥ截成三段，则

Ｌ％ ＝ＭＮＤＥ ×１００％ ＝１６．２％

Ｃ３Ｓ％ ＝ＮＥＤＥ×１００％ ＝７４．０％

Ｃ３Ａ＝ＤＭＤＥ ×１００％ ＝９．８％

图６．９３　用双线法求各相量的示意图

　　以上两种方法的结果是一致的，不论采用哪种方法，只要具体量出线段的长度代入式中，
便可计算出各相含量的百分数。

以上是从相平衡角度讨论了相图，即析晶过程是以物料完全熔融，然后缓慢冷却，使析晶
过程进行得非常完全，即处于完全平衡状态下来考虑的，这是一种理想情况，与实际水泥生产
过程有别，这一点在应用相图时需注意。

（３）ＣａＯＣ２ＳＣ１２Ａ７系统相图的应用

ＣａＯＣ２ＳＣ１２Ａ７ 系统相图在硅酸盐水泥配料的选择、产品性能的估计以及生产工艺的控
制等方面均有重要的指导意义。

① 硅酸盐水泥配料范围的选择
硅酸盐水泥生料的主要成分是ＣａＯ、Ａｌ２Ｏ３、ＳｉＯ２ 和Ｆｅ２Ｏ３。因为Ｆｅ２Ｏ３ 含量较低，可以

并入Ａｌ２Ｏ３ 一起考虑，这样三组分配料，便可以应用ＣａＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２系统相图了。
为使硅酸盐水泥熟料性能符合要求，熟料中各种矿物的含量是有一定范围的，一般为Ｃ３Ｓ

４０％～６０％，Ｃ２Ｓ１５％～３０％，Ｃ３Ａ６％～１２％，Ｃ４ＡＦ１０％～１６％。生料的化学组成一般为

ＣａＯ６０％～６７％，ＳｉＯ２２０％～２４％，Ａｌ２Ｏ３５％～７％，Ｆｅ２Ｏ３４％～６％。而且要求水泥熟料在

１４５０℃左右烧成时要有３０％左右的液相，以利于Ｃ３Ｓ的生成。
根据三角形规则，熔体的配料点落在哪个三角形内，最后的析晶产物便是这个副三角形的

３个顶点所代表的晶相。所以硅酸盐水泥的配料应选在△Ｃ２ＳＣ３ＳＣ３Ａ内。如果配料点在

△ＣａＯＣ３ＳＣ３Ａ内（如配料１），析晶产物为ＣａＯ、Ｃ３Ｓ和Ｃ３Ａ，那么在煅烧和冷却过程中无论
如何控制，最后烧出的熟料中也难免含有过高的游离氧化钙，造成水泥安定性不良。若配料点
在三角形△Ｃ２ＳＣ３ＡＣ１２Ａ７中（如配料２），则析晶产物为Ｃ２Ｓ、Ｃ３Ａ、Ｃ１２Ａ７，缺少了硅酸盐水泥
中最主要的矿物Ｃ３Ｓ，使熟料强度很低，而且存在较多的水硬性很小的Ｃ１２Ａ７，它是硅酸盐水泥
中不希望有的成分。所以，硅酸盐水泥的配料应选在△Ｃ２ＳＣ３ＳＣ３Ａ中。考虑到熟料中各种
矿物组成含量的要求，以及烧成时所需的液相量，可以把配料范围进一步缩小。实际硅酸盐水
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泥的配料范围是在△Ｃ２ＳＣ３ＳＣ３Ａ中靠近Ｃ２ＳＣ３Ｓ边的小圆圈内（如配料Ｐ或３），如图６．９２
所示。

② 烧成
硅酸盐水泥的烧成过程并不是把配好的料加热至完全熔融，然后平衡冷却析晶，而是采用

部分熔融的烧结法生产熟料。因此，熟料矿物的形成并非完全来自液相析晶，固态组分之间的
固相反应起着更为重要的作用。为了加速固相反应，液相开始出现的温度及液相量至关重要。
由图６．９２可以看出凡是配料组成在△Ｃ２ＳＣ３ＳＣ３Ａ中的系统都要加热到１４５５℃（Ｋ 点）才会
出现液相。由于在１２００℃以下组分间通过固相反应生成的是反应速度快的Ｃ１２Ａ７、Ｃ３Ａ、Ｃ２Ｓ，
因此液相开始出现的温度并不是Ｋ 点的１４５５℃，而是与Ｃ１２Ａ７、Ｃ３Ａ、Ｃ２Ｓ三种晶相平衡的Ｆ
点温度１３３５℃（实际上，由于配料中还含有Ｆｅ２Ｏ３ 以及少量的 Ｎａ２Ｏ、Ｋ２Ｏ、ＭｇＯ等其他氧化
物，液相约在１２００℃便开始出现了）。Ｆ点是个低共熔点，在这点上Ｃ１２Ａ７＋Ｃ３Ａ＋Ｃ２ →Ｓ
ＬＦ（加热过程）。当Ｃ１２Ａ７完全熔融后，液相沿ＦＫ 界线变化，升温过程中，Ｃ２Ｓ和Ｃ３Ａ继续溶
入液相，液相量不断增加。系统中一旦形成液相，生成Ｃ３Ｓ的固相反应：Ｃ２ →Ｓ＋ＣａＯ Ｃ３Ｓ
的反应速度即大大加快。因此Ｃ１２Ａ７是在非平衡加热过程中出现的非平衡相，但这种非平衡
相的出现降低了液相开始出现的温度，对促进热力学平衡相Ｃ３Ｓ的大量生成是有帮助的。若
所出现的液相量不合适，可采用提高烧成温度或调整配料等措施进行调节。但在高温下继续
提高烧成温度比较困难，而且会提高能耗，所以一般不提倡采用此法。调整配料时，主要调整

Ａｌ２Ｏ３ 的加入量，增加Ａｌ２Ｏ３含量会使液相量增多，降低Ａｌ２Ｏ３含量会使液相量减少。根据杠
杆规则可以很清楚地看出这点。

③ 冷却
水泥配料达到烧成温度时所获得的液相量为２０％～３０％。水泥熟料烧成后需要冷却，采

取不同的冷却制度对熟料的相组成及含量都有影响。冷却制度可分为平衡冷却、急冷和介于
二者之间的三种情况。

平衡冷却：由于冷却速度很慢，使每一步过程都达到平衡，其析晶产物符合三角形规则。
图６．９２中的Ｐ点配料的熔体平衡冷却得到的产物是Ｃ２Ｓ、Ｃ３Ｓ和Ｃ３Ａ三种晶相，其固相组成
点即为Ｐ，各晶相量可根据Ｐ点在△Ｃ２ＳＣ３ＳＣ３Ａ中的位置按双线法求得，Ｃ２Ｓ＝１４．６％，Ｃ３Ｓ
＝６３．９％，Ｃ３Ａ＝２１．５％。但在实际水泥生产过程中，为了防止Ｃ３Ｓ分解及βＣ２Ｓ发生晶型转
变，工艺上通常采取快速冷却措施，而不是缓慢冷却，即冷却过程是不平衡的。

急冷：由于冷却速度很快，使液相完全失去析晶能力，液相中的质点来不及进行有序排列
便固化了，使液相全部转变为玻璃相。对图６．９２的ＣａＯＣ２ＳＣ１２Ａ７系统中的Ｐ点，如果液相
刚到Ｋ 点便马上急冷，这时系统中有１６．２％液相可能全部转化为玻璃体。得到的产物是

Ｃ３Ｓ、Ｃ３Ａ和玻璃相。这种产品中 Ｃ３Ｓ含量约７４％，比平衡冷却过程所获得的 Ｃ３Ｓ含量
（６３．９％）要高，有利于提高产品质量。

独立析晶：如果冷却速度既不是快到使液相全部转变为玻璃，又不是没到足以使过程平衡
进行，则往往会发生独立析晶现象。独立析晶通常是在转熔过程中发生的，


由于冷却速度较

快，被回吸的晶相有可能会被新析出的固相包裹起来，使转熔过程不能继续进行，


从而使液相

进行另一个单独的析晶过程，这就是所谓的独立析晶


。仍以图６．９２中的Ｐ配料点为例，当液
相在Ｋ 点进行Ｌ＋Ｃ３ →Ｓ Ｃ２Ｓ＋Ｃ３Ａ的转熔过程时，如果冷却速度较快，Ｃ３Ｓ被析出的Ｃ２Ｓ
和Ｃ３Ａ所包裹，液相便不能和Ｃ３Ｓ接触了，回吸过程无法进行。这时系统相当于只有液相、
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Ｃ２Ｓ和Ｃ３Ａ三相，液相便作为一个原始熔体离开Ｋ 点，沿着ＫＦ界线向Ｆ 点移动，进行独立的
析晶过程。到达Ｆ点进行低共熔过程，Ｌ →Ｆ Ｃ２Ｓ＋Ｃ３Ａ＋Ｃ１２Ａ７，所以熟料中有可能出现Ｃ１２
Ａ７ 晶相。当然这种独立析晶也不一定会进行到底，由于冷却速度较快，还可能使熟料中残留
部分玻璃相。可见独立析晶是一个非平衡过程，熔体Ｐ 在Ｋ 点发生独立析晶后的产物是

Ｃ２Ｓ、Ｃ３Ｓ、Ｃ３Ａ和Ｃ１２Ａ７，还可能有玻璃相。
综上所述，对一定的配料（如Ｐ点的配料），由于采取的冷却方法不同，所得到的熟料的相

组成也不同，同时各相的含量也不会相同。平衡冷却得到的Ｃ３Ｓ含量比快冷时少，因为在Ｋ
点，Ｃ３Ｓ要被液相回吸。

必须指出，所谓急冷成玻璃体或发生液相独立析晶，这只不过是非平衡冷却过程中的两种
理想化了的模式，实际过程很可能比这两种理想模式更复杂，或者二者兼而有之。

④ 石灰极限线
硅酸盐水泥的强度与熟料中Ｃ３Ｓ的含量有关，Ｃ３Ｓ含量高的，强度一般较高。为了在熟料

中获得较多的Ｃ３Ｓ，在配料时常常提高ＣａＯ的含量。但ＣａＯ的含量并不是越高越好，因为高
到ＣａＯ不能完全化合时，熟料中会形成游离ＣａＯ，它的水化速度慢，而且体积效应大，影响水
泥的安定性。因此，配料时ＣａＯ的含量有个极限，体现在相图中，是一条石灰（氧化钙）极限含
量线，简称石灰极限线。

从理论上讲，石灰极限线取在Ｃ３ＳＣ３Ａ线上即可，因为在平衡析晶条件下，配料在Ｃ３Ｓ
Ｃ３Ａ线以右，析晶产物中便不会有ＣａＯ晶相出现。这条理论上的石灰极限线的方程为：

ＣａＯｍａｘ ＝２．８ＳｉＯ２＋１．６５Ａｌ２Ｏ３ （６．１３）

　　但实际上，由于生产过程达不到平衡状态，开始析出的ＣａＯ有可能不完全被回吸而成为
熟料中的游离ＣａＯ。因此在实际生产中将石灰极限线向右移动了一点，以Ｃ３ＳＨ线作为石灰
极限线，配料中ＣａＯ的最大含量不能超过这条线。此线的方程为：

ＣａＯｍａｘ ＝２．８ＳｉＯ２＋１．１８Ａｌ２Ｏ３ （６．１４）

　　从图６．９０可以看出在靠近ＣａＯＡｌ２Ｏ３ 边有一高铝水泥配料区。高铝水泥也称矾土水
泥，是一种碱性铝酸盐水泥，它和硅酸盐水泥主要不同点在于它的化学组成中含有大量

Ａｌ２Ｏ３。这种水泥具有快速硬化的特性，在国防工业中有着广泛应用。高铝水泥的化学组成
大致范围为Ａｌ２Ｏ３３５％～５５％，ＣａＯ３５％～４５％，ＳｉＯ２５％～１０％，Ｆｅ２Ｏ３０～１５％。高铝水泥
的熟料的矿物组成范围大致为ＣＡ５０％～６０％，Ｃ２ＡＳ０～２５％，Ｃ２Ｓ０～１０％，ＣＡ２０～１０％，玻
璃相２０％～２５％。

高炉矿渣是高炉冶炼生铁所得的副产品，广泛用于制造矿渣水泥，其化学组成基本上属于

ＣａＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 三元系统（还有一部分ＦｅＯ和 ＭｇＯ等）。一般高炉矿渣可分为酸性和碱性
两类，用碱度Ｍ 来划分：

Ｍ ＝ ＣａＯ＋ＭｇＯ
ＳｉＯ２＋Ａｌ２Ｏ３

（６．１５）

　　Ｍ＜１为酸性矿渣；Ｍ＞１为碱性矿渣。酸性矿渣含ＳｉＯ２、Ａｌ２Ｏ３ 高，因此液相粘度大，在
高炉出渣时不易流动。急冷后矿渣中玻璃相可达９０％～９５％，仅有少量晶体，呈多孔状显微
结构；碱性矿渣含ＣａＯ和 ＭｇＯ高，液相粘度小，易于流动。冷却的矿渣中玻璃质为１０％～
１５％，其余各种晶体呈霏细状显微结构。由相图分析可知，高炉矿渣中的晶体有Ｃ２ＡＳ、ＣＡＳ２、

Ｃ２Ｓ和ＣＳ等。目前我国已大量利用矿渣制造矿渣水泥。
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６．４．４．２　Ｎａ２ＯＣａＯＳｉＯ２系统相图

Ｎａ２Ｏ、ＣａＯ和ＳｉＯ２是大多数的玻璃，如平板玻璃、瓶罐玻璃、器皿玻璃、保温玻璃、中碱和
高碱玻璃纤维等的基本化学组成。利用Ｎａ２ＯＣａＯＳｉＯ２ 系统相图可以帮助我们确定合理的
玻璃组成和熔制温度以及解决玻璃析晶等有关问题。因此本系统对于钠钙硅酸盐玻璃的生产
具有重要意义。对本系统的研究基本上集中在高硅区，其原因有两个：一是高硅区是具有实用
意义的配料区；二是含Ｎａ２Ｏ高的熔体化学活性高，造成研究上的困难。所以研究较多的是

Ｎａ２Ｏ·ＳｉＯ２（ＮＳ）ＣａＯ·ＳｉＯ２（ＣＳ）ＳｉＯ２区域。

１９２５年莫雷（Ｍｏｒｅｙ）和鲍文（Ｂｏｗｅｎ）发表了Ｎａ２ＯＣａＯＳｉＯ２系统相图，并对ＮＳＣＳＳｉＯ２
系统进行了详细的研究。在１９３０年莫雷（Ｍｏｒｅｙ）又发表了他的研究结果。１９７１年谢希德
（Ｓｈａｈｉｄ）和格拉斯厄（Ｇｌａｓｓｅｒ）对ＮＳＣＳＳｉＯ２系统相图进行修改和补充，如图６．９４所示。

图６．９４　ＮＳＣＳＳｉＯ２ 系统相图

（１）相图介绍

ＮＳＣＳＳｉＯ２ 系统中共有４个二元化合物ＮＳ、ＮＳ２、Ｎ３Ｓ８、ＣＳ，见图６．９４，４个三元化合物

Ｎ２ＣＳ３、ＮＣ２Ｓ３、ＮＣ３Ｓ６和ＮＣＳ５。这些化合物的性质和熔点列于表６．１０。
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表６．１０　ＮＳＣＳＳｉＯ２ 系统中化合物的性质

化合物 性质
熔点

（℃）
化　合　物 性质

分解温度

（℃）

Ｎａ２Ｏ·ＳｉＯ２（ＮＳ） 一致熔融 １０８８ ２Ｎａ２Ｏ·ＣａＯ·３ＳｉＯ２（Ｎ２ＣＳ３） 不一致熔融 １１４１

Ｎａ２Ｏ·２ＳｉＯ２（ＮＳ２） 一致熔融 ８７４ Ｎａ２Ｏ·３ＣａＯ·６ＳｉＯ２（ＮＣ３Ｓ６失透石） 不一致熔融 １０４７

ＣａＯ·ＳｉＯ２（ＣＳ，硅灰石） 一致熔融 １５４０ ３Ｎａ２Ｏ·８ＳｉＯ２（Ｎ３Ｓ８） 不一致熔融 ７９３

Ｎａ２Ｏ·２ＣａＯ·３ＳｉＯ２（ＮＣ２Ｓ３） 一致熔融 １２８４ Ｎａ２Ｏ·ＣａＯ·５ＳｉＯ２（ＮＣＳ５） 不一致熔融 ８２７

每个化合物都有自己的初晶区，此外还有ＳｉＯ２ 的初晶区。ＳｉＯ２ 的初晶区内有２条多晶
转变的等温线（１条是方石英和鳞石英间的多晶转变等温线，１条是鳞石英和石英间的多晶转
变等温线）和１个液相分层的二液区。在ＣＳ的初晶区内有一条表示αＣＳ和βＣＳ多晶转变
的等温线。本系统共有１２个三元无变量点，这些无变量点的性质、温度和组成列于表６．１１。
除多晶转变点Ｐ、Ｔ、Ｓ没有对应的副三角形外，每个无变量点都有自己所对应的到三角形，所
以系统中共有９个副三角形。

表６．１１　ＮＳＣＳＳｉＯ２ 系统中三元无变量点的性质

图上点号 相平衡关系 平衡性质
平衡温度

（℃）

组成（％）

Ｎａ２Ｏ ＣａＯ ＳｉＯ２

Ｋ 　 幑幐帯帯Ｌ ＮＳ＋ＮＳ２＋Ｎ２ＣＳ３ 低共熔点 ８２１ ３７．５ １．８ ６０．７

Ｌ 　Ｌ＋ＮＣ２Ｓ 幑幐帯帯３ ＮＳ２＋Ｎ２ＣＳ３ 双升点 ８２７ ３６．６ ２．０ ６１．４

Ｉ 　Ｌ＋ＮＣ２Ｓ 幑幐帯帯３ ＮＳ２＋ＮＣ３Ｓ６ 双升点 ７８５ ２５．４ ５．４ ６９．２

Ｊ 　Ｌ＋ＮＣ３Ｓ 幑幐帯帯６ ＮＳ２＋ＮＣＳ５ 双升点 ７８５ ２５．０ ５．４ ６９．６

Ｕ 　 幑幐帯帯Ｌ ＮＳ２＋Ｎ３Ｓ８＋ＮＣＳ５ 低共熔点 ７５５ ２４．４ ３．６ ７２．０

Ｖ 　 幑幐帯帯Ｌ Ｎ３Ｓ８＋ＮＣＳ５＋Ｓ（石英） 低共熔点 ７５５ ２２．０ ３．８ ７４．２

Ｈ 　Ｌ＋Ｓ（石英）＋ＮＣ３Ｓ 幑幐帯帯６ ＮＣＳ５ 双降点 ８２７ １９．０ ６．８ ７４．２

Ｐ 　α石英
Ｌ，ＮＣ３Ｓ
幑 幐帯帯帯

６
α鳞石英 晶型转变 ８７０ １８．７ ７．０ ７４．３

Ｑ 　Ｌ＋β 幑幐帯帯ＣＳ ＮＣ３Ｓ６＋Ｓ 双升点 １０３５ １３．７ １２．９ ７３．４

Ｒ 　Ｌ＋β 幑幐帯帯ＣＳ ＮＣ２Ｓ３＋ＮＣ３Ｓ６ 双升点 １０３５ １９．０ １４．５ ６６．５

Ｔ 　αＣＳ
Ｌ，α
幑 幐帯帯帯帯

鳞石英

βＣＳ
多晶转变 １１１０ １４．４ １５．６ ７３．０

Ｓ 　αＣＳ
Ｌ，ＮＣ２Ｓ
幑 幐帯帯帯

３
βＣＳ

多晶转变 １１１０ １７．７ １６．５ ６２．８

（２）冷却析晶过程分析
以图６．９４中组成为１点和２点的两个熔体为例，说明冷却析晶过程。
熔体１组成点处于ＮＣ２Ｓ３ 的初晶区内，同时位于△ＮＳＮＳ２Ｎ２ＣＳ３ 中。当熔体冷却到达

结晶温度时，首先析出ＮＣ２Ｓ３晶相，这时相应的液相组成沿着ＮＣ２Ｓ３组成点与点１的连线，向
背离ＮＣ２Ｓ３ 的方向变化。当液相组成到达ＢＬ界线上的点３时，开始发生转熔过程Ｌ＋ＮＣ２Ｓ
→

３

Ｎ２ＣＳ３。固相组成则由ＮＣ２Ｓ３向Ｎ２ＣＳ３组成点变化。在液相组成由点３变化到点４时，
相应的固相组成已变化到Ｎ２ＣＳ３组成点，说明ＮＣ２Ｓ３晶相已回吸完，系统内只剩下Ｎ２ＣＳ３和
液相，Ｆ＝２。继续冷却时，液相将进入Ｎ２ＣＳ３初晶区，随着Ｎ２ＣＳ３ 的不断析出，液相组成由点

４向点５变化。到达点５时，因为界线ＡＫ 是共熔线，所以ＮＳ晶相与Ｎ２ＣＳ３ 晶相同时析出，
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液相组成则沿ＡＫ 线向Ｋ 点变化。由于Ｋ 点是低共熔点，液相组成到达Ｋ 点时，将产生

Ｎ２ＣＳ３、ＮＳ和 ＮＳ２ 晶相同时析出的低共熔过程，最后结晶过程结束于 Ｋ 点，结晶产物为

Ｎ２ＣＳ３、ＮＳ和ＮＳ２ 三种晶相。其冷却结晶过程可用下式表示：

液相：１
→Ｌ ＮＣ２Ｓ３

Ｆ
→

＝２
３

Ｌ＋ＮＣ２Ｓ →３ Ｎ２ＣＳ３

Ｆ＝１（ＮＣ２Ｓ３消失
→） ４

→Ｌ Ｎ２ＣＳ３

Ｆ
→

＝２
５

→Ｌ Ｎ２ＣＳ３＋ＮＳ

Ｆ
→

＝１
Ｋ

→Ｌ Ｎ２ＣＳ３＋ＮＳ＋ＮＳ２

Ｆ＝０，Ｌ（ ）相消失

固相：ＮＣ２Ｓ３
ＮＣ２Ｓ

→
３
ＮＣ２Ｓ３

ＮＣ２Ｓ３＋Ｎ２ＣＳ
→
３
Ｎ２ＣＳ３

Ｎ２ＣＳ
→
３
Ｎ２ＣＳ３

Ｎ２ＣＳ３
→

＋ＮＳ
６

Ｎ２ＣＳ３＋ＮＳ＋ＮＳ
→

２
１

若系统组成处于２的位置，则其结晶过程如下：由图可见，熔体２位于αＣＳ初晶区内，并
处于△ＮＣ３Ｓ６ＮＣＳ５ＳｉＯ２中。当熔体冷却到达析晶温度时，首先析出αＣＳ晶相，然后该相组
成沿ＣＳ２连线，向背离ＣＳ的方向变化。在液相组成到达ＳＴ转变曲线上的点７时，αＣＳ转
变为βＣＳ。直到αＣＳ完全转变为βＣＳ后，液相组成才离开点７进入βＣＳ的初晶区，向点８
变化，并从液相中不断析出βＣＳ。当液相组成到达ＲＱ界线上的点８时，开始发生转熔Ｌ＋β

→ＣＳ ＮＣ３Ｓ６。在转熔过程进行时，液相组成沿着ＲＱ界线向Ｑ 点变化，相应的固相组成则
沿着ＣＳＮＣ３Ｓ６ 连线向ＮＣ３Ｓ６组成点的方向变化。当系统的温度降低到Ｔｑ，液相组成到达Ｑ
点时，固相组成到达点９。由于Ｑ 点是双升点，因此在该点上将发生无变量的单转熔过程

Ｌ＋β →ＣＳ ＮＣ３Ｓ６＋ＳｉＯ２，这一过程将一直进行到βＣＳ被回吸完，整个过程中系统的温度
和液相组成不变，固相组成则由点９向点２方向变化。当βＣＳ回吸完时，固相组成即到达

ＮＣ３Ｓ６ 和ＳｉＯ２ 组成点连线上的点１０，此时系统内液相还有多余，固相中只剩下ＮＣ３Ｓ６和ＳｉＯ２
晶相，Ｆ＝１。因此，继续冷却时，液相组成将离开Ｑ 点，沿着ＱＨ 界线变化，并且同时析出

ＮＣ３Ｓ６ 和α鳞石英晶相。经过Ｐ点时，则在ＮＣ３Ｓ６和液相的存在下发生α鳞石英转变为α
石英的无变量过程。在全部转变为α石英后，液相组成离开Ｐ 点向Ｈ 点变化，同时析出

ＮＣ３Ｓ６ 和α石英。当系统温度降低到ＴＨ，该相组成到达 Ｈ 点时，固相组成到达 ＮＣ３Ｓ６ 和

ＳｉＯ２ 组成点的连线上的点１１。在Ｈ 点发生无变量的双转熔过程Ｌ＋ＮＣ３Ｓ６＋ＳｉＯ２（α石英

→

）

ＮＣＳ５，固相组成则由点１１向原始组成点２变化。此过程以液相先消失而告终。至此，结
晶结束，最后的结晶产物为ＮＣ３Ｓ６、ＮＣＳ５和ＳｉＯ２三种晶相。其冷却结晶过程表示如下：

液相：２
→Ｌ αＣＳ

Ｆ →＝２ ７
αＣＳ →

Ｌ
βＣＳ

Ｆ →＝１ ７
→Ｌ βＣＳ

Ｆ →＝２ ８
→Ｌ β →ＣＳ ＮＣ３Ｓ６

Ｆ →＝１
Ｑ
Ｌ＋β →ＣＳ ＮＣ３Ｓ６＋Ｓ
Ｆ＝０，βＣＳ（ ）消失

→Ｌ
ＮＣ３Ｓ６＋Ｓ

Ｆ →＝１

Ｐα鳞石英
Ｌ＋ＮＣ３Ｓ

→
６

α石英

Ｆ＝０，α

烄

烆

烌

烎鳞石英消失

→Ｌ ＮＣ３Ｓ６＋α石英

Ｆ →＝１
Ｈ
Ｌ＋Ｓ＋ＮＣ３Ｓ →６ ＮＣＳ５
Ｆ＝０，Ｌ（ ）消失

固相：ＣＳ
α
→

ＣＳ
ＣＳ

αＣＳ＋βＣＳ
（αＣＳ消失

→ ）ＣＳ
β
→
ＣＳ
ＣＳ βＣＳ＋ＮＣ３Ｓ

→
６
９ βＣＳ＋ＮＣ３Ｓ６

→
＋Ｓ

１０
ＮＣ３Ｓ６＋α

→
鳞石英

　 　１１
α鳞石英＋α石英＋ＮＣ３Ｓ

→
６
１１

ＮＣ３Ｓ６＋α
→

石英

１２
α石英＋ＮＣ３Ｓ６＋ＮＣＳ

→
５
２

在熔体２的析晶过程中既有ＣＳ的多晶转变，又有ＳｉＯ２ 的多晶转变，ＣＳ的多晶转变在多
晶转变等温线上完成，而ＳｉＯ２的多晶转变在三元多晶转变点Ｐ完成。

（３）相图应用
钠钙硅酸盐玻璃的主要原料一般为纯碱、石灰石和石英砂，将各种原料粉碎、混合，再经高

温熔制成玻璃液，然后成型冷却后得到玻璃制品，其中熔制是重要的工艺过程。在保证玻璃质
量的前提下，适当地降低玻璃熔制温度对节能、降低玻璃成本等都是有好处的，相图可以帮助
选择易于熔制的玻璃组成。根据物理化学知识结合具体相图可以知道位于低共熔点附近或相
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界线上的玻璃组成是比较容易熔制的。
因为玻璃是一种均质的非晶态固体，所以如果在均质玻璃中出现析晶（或称失透），将成为

玻璃的一种缺陷，它将破坏玻璃的均一性，严重影响玻璃的外观、透光性、机械强度和热稳定
性。相图可以帮助我们选择不易析晶的玻璃组成。大量试验结果表明，组成位于低共熔点的
熔体比组成位于界线上的熔体析晶能力小，而组成位于界线上的熔体又比组成位于初晶区内
的熔体析晶能力小。这是由于从组成位于低共熔点或界线上的熔体中有几种晶相同时析出的
趋势，在结晶时不同结构之间相互干扰，而降低了每种晶相的析晶能力。此外靠近低共熔点
处，熔化温度一般都比较低，有利于玻璃的熔制。但是在考虑玻璃组成时，除了析晶性能外，还
必须综合考虑到玻璃的其他工艺性能和使用性能。各种实用的钠钙硅酸盐玻璃的化学组成一
般波动于下列范围内：Ｎａ２Ｏ１２％～１８％，ＣａＯ６％～１６％，ＳｉＯ２６８％～８２％，因此，其组成点位
于图６．９４上用虚线画出的平行四边形区域内，并不在低共熔点Ｖ 上，更不在Ｋ 点，这是由于
尽管Ｖ 点组成的玻璃析晶能力最小，但其中的Ｎａ２Ｏ的含量太高（２２％），其化学稳定性和强度
不能满足使用要求。而在上述组成范围内所得的玻璃，虽然析晶性能不如Ｖ 点组成，但在各
项性能上（其中也包括析晶性能）都能满足实用要求。

相图还可以应用于分析玻璃生产中产生失透现象的原因，对于上述玻璃的析晶能力早有
详细研究。图６．９５是玻璃析晶能力随其化学组成和温度的变化情况。每一图表示某确定组
成的玻璃析晶速度和温度的关系。从图可以看出各种玻璃的最大结晶速度和结晶的温度范围
各不相同。结晶能力最小的玻璃是Ｎａ２Ｏ＋ＣａＯ约等于２６％，ＳｉＯ２ 为７４％的那些组成点（图
中阴影部分），这些组成恰好分布在ＰＱ界线附近的狭长区域（见图６．９４）。这与上面讨论的
玻璃析晶能力的一般规律是一致的。如果配料中ＳｉＯ２ 含量增加，组成点离开界线进入ＳｉＯ２
初晶区，则从熔体中析出鳞石英或方石英的可能性增加；若配料中ＣａＯ含量增加，容易出现硅
灰石（ＣＳ）析晶；而Ｎａ２Ｏ含量增加时，则容易析出失透石（ＮＣ３Ｓ６）晶体。这是由于组成点离开
了界线进入初晶区造成的。因为初晶相一经析出后，要想再完全消除它是很困难的。原因是
实际的冷却过程，并不是完全的平衡过程，以致一些多晶转变和转熔过程不能进行或者进行不
完全，而使最初析出的晶体保留下来。玻璃析晶（失透）所析出的晶体称为玻璃失透结石，简称
玻璃结石。对玻璃结石进行矿物组成鉴定，结合相图可以对结石产生的原因进行分析，并提出
相应的解决措施。例如，鉴定得知玻璃结石是鳞石英，那么造成玻璃析晶有可能是配料中

ＳｉＯ２ 含量偏高了，这样可以通过降低配料中的ＳｉＯ２ 含量使结石得到避免或减少。因此，在钠
钙硅酸盐玻璃的生产上，如果出现失透现象，经过对结石鉴定，对照本系统相图可以得到适当
的解释，并为提出合理措施提供理论依据。

不过，玻璃的析晶除配料不当的原因外，也可能是由于工艺原因造成的，例如原料混合不
均匀，使局部玻璃液中某种组成的含量增多，或在析晶温度范围内停留时间过长，都容易引起
析晶。所以，一方面必须参照相图，选择既不容易析晶、又符合性能要求的玻璃组成；另一方
面，还要严格控制工艺制度，才能防止玻璃析晶。

此外，往玻璃中添加一种新的氧化物，在一般情况下都会降低玻璃的析晶能力。因此，在
生产上常在钠钙硅酸盐玻璃组成中加入少量Ａｌ２Ｏ３（１％～３％）和 ＭｇＯ（＜５％）以改善其工艺
和使用性能。

６．４．４．３　Ｋ２ＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２系统相图

Ｋ２ＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统相图不仅对长石质陶瓷的生产有特别重要的意义，而且是釉料、玻
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图６．９５　钠钙硅酸盐玻璃的结晶速率与组成、温度的关系

ａ—硅灰石；ｂ—假硅灰石；ｃ—方石英；ｄ—相组成未指定

璃等制造工艺中不可缺少的相图，选择耐火材料结合剂以及研究 Ｋ２Ｏ对Ａｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统耐
火材料的作用也离不开本系统相图。但由于Ａｌ２Ｏ３ 和ＳｉＯ２ 都是难熔氧化物，而且Ｋ２Ｏ在高
温下又易挥发，所以研究Ｋ２ＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２系统相图有许多困难。到目前为止，对本系统的研
究还不全面、不充分，相图的某些部分还很粗略。图６．９６仅给出了ＳｉＯ２ 含量在３０％以上部
分的相平衡关系图。

本系统３个纯组元Ｋ２Ｏ、ＳｉＯ２和Ａｌ２Ｏ３之间能生成若干个化合物，目前已确定的有５个
二元化合物和４个三元化合物。各化合物的性质列于表６．１２。４个三元化合物中 Ｋ２Ｏ与

Ａｌ２Ｏ３含量之比均相同，根据等比例规则，它们的组成点均连接ＳｉＯ２ 与ＫＡ组成点的直线上，
且按ＳｉＯ２ 分子减少的顺序排列着。

钾长石ＫＡＳ６ 有三种晶型，高温型为透长石，在９００℃以上稳定。低温型为钾微长石与冰
长石，冰长石在６００℃以下稳定。钾长石的分解温度较低，在１１５０℃分解为白榴子石ＫＡＳ４和
富硅液相，要到１５１０℃时才完全熔融（参见图６．９７）。由于钾长石具有较低温度下不一致熔融
而出现熔体数量占５０％左右的特性，因而是一种重要的熔剂性矿物，在陶瓷工业中常用作助
熔剂，它可为烧结过程提供大量液相，促使固相反应和烧结在高温下迅速进行。玻璃工业也用
它作为熔剂。

白榴子石ＫＡＳ４ 有两种晶型，α型和β型，其中α型为高温型，β型为低温型，它们之间的
转变温度为６２０℃（图中未示出）。钾霞石ＫＡＳ２也有斜方（高温型）、六方（低温型）两种晶型，
晶型转变温度为１５４０℃（通常高温型晶体的对称性高，但霞石的高、低温型的对称性例外）。

·２３３· ６　相平衡和相图



图６．９６　Ｋ２ＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统相图

图６．９７　ＫＡＳ４ＳｉＯ２ 系统相图

化合物ＫＡ和ＫＡＳ的性质迄今未明。
相图上给出了６个化合物 ＳｉＯ２、ＫＳ４、

ＫＳ２、Ａ３Ｓ２、ＫＡＳ６ 和 ＫＡＳ４ 的初晶区，其他化
合物的初晶区的位置尚未确定。ＳｉＯ２ 具有多
晶转变，它的初晶区又分为石英、鳞石英和方
石英３个相区。

相图上已经确定的有１１个三元无变量
点，除３个三元多晶转变点ａ、ｂ、ｃ外，其余８
个三元无变量点均有对应的副三角形（见图

６．９８）。根据三元无变量点与对应的副三角
形的相对位置，可判断各三元无变量点的性
质（列于表６．１３）。

·３３３·６．４　三 元 系 统



图６．９８　Ｋ２ＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统三元无变量点与对应副三角形

表６．１２　Ｋ２ＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统中化合物的性质

化 合 物 性　　质 熔点或分解点（℃）

四硅酸钾Ｋ２Ｏ·４ＳｉＯ２（ＫＳ４） 一致熔融 ７６５

二硅酸钾Ｋ２Ｏ·２ＳｉＯ２（ＫＳ２） 一致熔融 １０４５

偏硅酸钾Ｋ２Ｏ·ＳｉＯ２（ＫＳ） 一致熔融 ９７６

莫来石３Ａｌ２Ｏ３·２ＳｉＯ２（Ａ３Ｓ２） 一致熔融 １８５０

钾长石Ｋ２Ｏ·Ａｌ２Ｏ３·６ＳｉＯ２（ＫＡＳ６，Ｗ） 不一致熔融 １１５０（分解）

白榴子石Ｋ２Ｏ·Ａｌ２Ｏ３·４ＳｉＯ２（ＫＡＳ４，Ｘ） 一致熔融 １６８６

钾霞石Ｋ２Ｏ·Ａｌ２Ｏ３·２ＳｉＯ２（ＫＡＳ２，Ｙ） 一致熔融 １８００

钾铝硅酸盐Ｋ２Ｏ·Ａｌ２Ｏ３·ＳｉＯ２（ＫＡＳ，Ｚ） 尚未确定

偏铝酸钾Ｋ２Ｏ·Ａｌ２Ｏ３（ＫＡ） 尚未确定

　 注：表中Ｗ、Ｘ、Ｙ、Ｘ分别为三元化合物在相图中的组成点位置。

表６．１３　Ｋ２ＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统中三元无变量点的性质

图上点号 相平衡关系 平衡性质 平衡温度（℃）

Ｍ 幑幐帯帯Ｌ Ｓ（鳞石英）＋ＫＡＳ６＋Ａ３Ｓ２ 低共熔点 ９８５

Ｆ 幑幐帯帯Ｌ Ｓ（石英）＋ＫＳ４＋ＫＡＳ６ 低共熔点 ８００

Ｇ 幑幐帯帯Ｌ ＫＳ４＋ＫＳ２＋ＫＡＳ６ 低共熔点 ６９５
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续表６．１３

图上点号 相平衡关系 平衡性质 平衡温度（℃）

Ｈ Ｌ＋ＫＡＳ 幑幐帯帯４ ＫＳ２＋ＫＡＳ６ 单转熔点 ８１０

Ｉ 幑幐帯帯Ｌ ＫＳ２＋ＫＡＳ２＋ＫＡＳ４ 低共熔点 ９０５

Ｊ 幑幐帯帯Ｌ ＫＡＳ４＋ＫＡＳ２＋Ａｌ２Ｏ３ 低共熔点 １５５６

Ｋ Ｌ＋Ａｌ２Ｏ 幑幐帯帯３ ＫＡＳ４＋Ａ３Ｓ２ 单转熔点 １３１５

Ｎ Ｌ＋ＫＡＳ 幑幐帯帯４ ＫＡＳ６＋Ａ３Ｓ２ 单转熔点 １１４０

ａ 方石英
Ｌ，Ａ３Ｓ
幑 幐帯帯帯

２
鳞石英 多晶转变点 １４７０

ｂ 鳞石英
Ｌ，ＫＡＳ
幑 幐帯帯帯

６
石英 多晶转变点 ８６７

ｃ 斜方钾霞石
Ｌ，ＫＡＳ
幑 幐帯帯帯

４
六方钾霞石 多晶转变点 １５４０

图６．９８中Ｍ 点左侧的Ｅ 点是鳞石英和钾长石初晶区界线ＦＭ 与相应连线ＳｉＯ２Ｗ 的交
点，是该界线上的温度最高点，也是鳞石英与钾长石的二元低共熔点（９９０℃）；Ｅ 点下方的Ｐ
点是钾长石和白榴子石初晶区界线ＨＮ 与相应连线ＳｉＯ２Ｗ 的交点，也是钾长石的不一致熔
融分解点（１１５０℃）（参见图６．９７）。图６．９８中除界线ＨＮ 为转熔线外，其余各界线均为共熔
线。ＨＮ 转熔线的相平衡关系为Ｌ＋ＫＡＳ 幑幐帯帯４ ＫＡＳ６。

由图６．９６可看到从Ｍ 点（９８５℃）起，温度急剧上升，等温线密集。其中１０００℃、１１００℃、

１２００℃、１３００℃与１４００℃等温线非常接近，说明液相面很陡，这表明处于对应副三角形

ＳｉＯ２ＫＡＳ６Ａ３Ｓ２内的配料组成加热到Ｍ 点形成一定量的液相后随温度升高时，其液相量变
化不大，这将有利于陶瓷的实际生产，即烧成温度范围较宽。所谓烧成温度范围是指瓷件在烧
到性能符合要求时所允许的温度波动范围。烧成温度范围宽，则工艺上易于控制。

本系统相图与长石质陶瓷的生产密切相关。一般长石质瓷包括日用瓷、卫生瓷、电瓷艺术
瓷、化学瓷等，都是以长石作助熔剂采用粘土（高岭土）、长石和石英为原料配料。高岭土的主
要矿物组成是高岭石Ａｌ２Ｏ３·２ＳｉＯ２·２Ｈ２Ｏ，煅烧脱水后的化学组成为Ａｌ２Ｏ３·２ＳｉＯ２（ＡＳ２），
称为偏高岭石（也称为烧高岭石）。如图６．９８上的Ｄ点即为烧高岭石的组成点。Ｄ 点不是相
图上固有的一个二元化合物组成点，而是一个用以表示配料中一种原料组成的附加辅助点。

为了使瓷器具有足够的机械强度和良好的热稳定性以及一定的半透明度，要求瓷体中都
具有一定数量的莫来石晶相和足够的玻璃相。这是由于莫来石能以细小的针状晶体交叉分
布，形成网状骨架，从而增强瓷体的机械强度和热稳定性；玻璃相是在煅烧过程中产生的液相
经不平衡冷却得到的，足够的玻璃相可以填充瓷体中的空隙，使其致密化并具有一定的半透明
度。

应用图６．９９可以看到单用长石和石英配料是得不到莫来石的。只有加高岭土，使配料组
成点移到辅助三角形ＳｉＯ２ＫＡＳ６ＡＳ２（△ＱＷＤ）内，由于△ＱＷＤ大部分处于莫来石初晶区内
且在相图中副三角形ＳｉＯ２ＫＡＳ６Ａ３Ｓ２（△ＱＷｍ）中，则在烧成的瓷体中便会含有莫来石晶相。
通常将△ＱＷＤ被称为配料三角形，△ＱＷｍ称为产物三角形。

在长石质瓷配料中若高岭土量一定，虽用不同配比的长石与石英，但产品中莫来石晶相含
量不变。例如，在配料三角形ＱＷＤ 内１８线表示一系列配料组成点，１８线平行于ＱＷ 边，
根据等含量规则，所有处于该线上的配料中含等量的烧高岭石（５０％）与不同量的长石（０～
５０％）和石英（５０％～０）。从产物△ＱＷｍ来看，１８线平行于ＱＷ 边，意味着在平衡析晶（或平
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图６．９９　配料三角形与产物三角形

衡加热）时从１８线上各配料所获得的产品中莫
来石量是相等的。这就是说，产品中的莫来石量
取决于配料中的高岭土量。

当以高岭土、长石和石英或以高岭土和长石
配料，加热到９８５℃时就产生组成为 Ｍ 的液相。
由于天然长石中一般含有钠长石，所以实际出现
液相的温度还要低些。由低共熔点 Ｍ 画线通过
上述配料点至△ＱＷｍ 的边上，从这些线可看出
液相量与晶相量的比例，以及加热到低共熔点时，
与低共熔物相平衡的晶相组成。

组成１是由石英和烧高岭石配料而成，达平
衡后有莫来石和石英，但没有组成为 Ｍ 的液相。
配料点由１变至２，即烧高岭石量不变而增加长
石，加热至低共熔点 Ｍ，出现了 Ｍ 组成的液相。
液相是由长石、石英与很少量的莫来石所形成（组
成为 Ｋ２Ｏ９．５％、Ａｌ２Ｏ３１０．９％、ＳｉＯ２７９．６％）。
相应的固相组成点９，表示与低共熔物相平衡的
晶相组成只有石英与莫来石，没有长石，所以长石
全部熔入液相。由于Ｍ 点附近等温线密集，温度
进一步升高，对液相量和晶相组成影响不大。因

Ｍ 点熔体中的ＳｉＯ２ 含量很高，液相粘度极大，结
晶困难，即在不平衡冷却时系统中的液相往往凝
固形成介稳的玻璃相，从而使瓷质呈半透明状。

由图６．９９可以看出从点１至点６，长石愈多，液相量愈大，则瓷体中玻璃相的含量越高。组成

６在低共熔点 Ｍ与莫来石组成点ｍ连线上，则加热至９８５℃下平衡时，长石消失，石英全部熔
融，只有莫来石与玻璃相残留。若长石太多，如７、８点配料，则固相组成点会出现在莫来石一
条长石线上，说明瓷体中会有长石和莫来石晶相存在。从以上分析可知，瓷体的晶相构成和玻
璃相含量的多少与配料组成有关。

由于长石质瓷包含多种用途的瓷，不同产品有不同的使用要求，则可以通过合理选择配料
点，恰当地控制冷却过程，就能在瓷体中获得所要求的相组成，从而控制产品的性能。根据长
期生产实践和科学研究的积累，用高岭土、长石和石英制造各种长石质陶瓷制品的配方范围如
图６．１００所示。

图６．１００中所示的硬瓷是指瓷料中高岭土含量较多，熔剂成分如长石较少，烧成温度较高
（１３２０℃～１４５０℃），从而瓷体中的莫来石含量较多，玻璃相含量较少，硬度较高的一类瓷，如卫
生瓷；软瓷则与之相反，配方中熔剂原料较多，烧成温度比硬瓷低，瓷体中玻璃相含量较高，半
透明性较好，但瓷质较软，如艺术瓷。日用瓷有硬瓷也有软瓷。化学瓷要求具有良好的耐腐蚀
性和耐急冷急热性，因此配料组成中含高岭土较多，石英较少。这是因为加入高岭土多，

Ａｌ２Ｏ３ 含量高，则耐腐蚀性能好；而石英在升（或降）温过程中，常常发生多晶转变，产生较大的
体积效应，引起耐急冷急热性能降低，则石英晶相含量少即可提高耐急冷急热性。所以化学瓷
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图６．１００　以高岭土、长石和石英为原料的瓷料配方范围

的配料组成点选择在远离石英、靠近高岭土的一端。绝缘电瓷要求有高的机械强度和电绝缘
性，瓷体中通常仅含有单一莫来石晶相和玻璃相，则其配方长石含量较低。精陶的配方中长石
含量很低，烧成温度下产生的液相量很少，因而它的烧结程度最低，烧成后还含有较高的气孔
率。牙瓷要求有高的半透明性并能制成小而简单的形状，因此需要高长石低高岭土。

我国日用瓷的矿物组成范围一般为粘土物质４０％～５０％、长石２０％～３０％、石英２５％～
３５％，烧成温度１２５０℃～１３５０℃。

６．４．４．４　ＭｇＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２系统相图

ＭｇＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２系统相图对陶瓷和耐火材料都有重要意义。由图６．１０１可以看出，它
包含有两大类常用制品的组成，一类为高级耐火材料如镁砖、尖晶石砖、镁橄榄石砖等。它们
的组成主要分布在方镁石（ＭｇＯ）、尖晶石（ＭＡ）、镁橄榄石（Ｍ２Ｓ）相区内。这类制品的特点是
耐火度高，对碱性炉渣的抗腐蚀性强。另一类是镁质陶瓷，它是用于无线电工业的高频陶瓷材
料，包括滑石瓷（Ａ区）、低损耗滑石瓷（Ｂ区）、堇青石瓷（Ｃ区）、镁橄榄石瓷（Ｄ区）等。由于近
代新材料的发展，微晶玻璃受到重视，尤其与本系统有关的微晶玻璃，在高强度、高绝缘性方面
更有其独特的优点。所以本系统包括了很多不同的陶瓷、耐火材料、耐磨材料和微晶玻璃材料
的组成。

图６．１０２所示为 ＭｇＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２系统相图。本系统中共有４个二元化合物和２个三元
化合物。化合物的性质列于表６．１４中。

表６．１４　ＭｇＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统中的化合物性质

化合物 性　质 熔点（℃） 化合物 性质 分解温度（℃）

２ＭｇＯ·ＳｉＯ２（Ｍ２Ｓ，镁橄榄石） 一致熔融 １８９０ ＭｇＯ·ＳｉＯ２（ＭＳ，原顽火辉石） 不一致熔融 １５５７

ＭｇＯ·Ａｌ２Ｏ３（ＭＡ，尖晶石） 一致熔融 ２１３５ ２ＭｇＯ·２Ａｌ２Ｏ３·５ＳｉＯ２（堇青石） 不一致熔融 １４６５

３Ａｌ２Ｏ３·２ＳｉＯ２（Ａ３Ｓ２，莫来石） 一致熔融 １８５０ ４ＭｇＯ·５Ａｌ２Ｏ３·２ＳｉＯ２（假蓝宝石） 不一致熔融 １４８２
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图６．１０１　ＭｇＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统中某些无机材料的组成分布

每个化合物都有自己的初晶区，ＳｉＯ２ 由于多晶转变，它的相区又分为鳞石英相区和方石
英相区两部分，此外，在靠近ＳｉＯ２处还有个液相分层的二液区。需要注意的是假蓝宝石的初
晶区范围很小，而且其组成点（４ＭｇＯ·５Ａｌ２Ｏ３·２ＳｉＯ２）在尖晶石的初晶区内离自己的初晶区
很远。堇青石的热膨胀系数很小（α＝２．３×１０－６℃－１），有三种晶型，即α、β和μ型。在陶瓷工
业上合成出来的２ＭｇＯ·２Ａｌ２Ｏ３·５ＳｉＯ２化合物是高温型（α型），它相当于天然的堇青石。由
成分与堇青石相同的玻璃在９２５℃反玻化得到一种纤维状晶体，称为μ型，它在１０２５℃转变为

α型，并伴随有巨大的体积变化。将纯２ＭｇＯ·２Ａｌ２Ｏ３·５ＳｉＯ２ 组成的玻璃在６５５℃、

６８．６ＭＰａ的水热条件下结晶出的晶体是低温型（β型），它在８３０℃转变成高温型。α和β型之
间的转变是可逆的。

本系统共有１１个三元无变量点，除ＳｉＯ２初晶区内１４７０℃的多晶转变等温线与界线的交
点“１０”和“１１”是多晶转变点没有对应的副三角形外，其余９个无变量点都有对应的副三角形。

１１个无变量点的性质、温度及组成列在表６．１５中。
本系统内的每个氧化物及多数的二元化合物熔点都很高，可制成优质耐火材料。例如氧

化镁、镁橄榄石、莫来石等都是高级耐火材料。但是三元混合物就失去这个性质，因为三元无
变量点的温度大大下降，三元最低共熔点温度为１３５５℃，这样的温度已不能认为是耐火的了，
所以不同二元系列的耐火材料不能混合使用，也就是说镁质耐火材料和铝硅质耐火材料不能
互相接触，否则会降低液相出现的温度和材料的耐火度。

副三角形ＳｉＯ２ＭＳＭ２Ａ２Ｓ５与镁质陶瓷生产密切相关。镁质陶瓷由于介电损耗小，热膨
胀系数低，具有良好的介电性和热稳定性，被广泛用作无线电工业的高频瓷料，也用于航空及
汽车发动机的火花塞。镁质陶瓷以滑石和粘土配料。图６．１０３画出了经煅烧脱水后的烧高岭
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图６．１０２　ＭｇＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统相图

土（偏高岭土Ａｌ２Ｏ３·２ＳｉＯ２）和烧滑石（偏滑石３ＭｇＯ·４ＳｉＯ２）的组成点位置，镁质瓷配料点
大致在这两点连线上或其附近区域。这类瓷主要有滑石瓷、堇青石瓷和镁橄榄石瓷。

表６．１５　ＭｇＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统中三元无变量点的性质

图上点号 相间平衡 平衡性质
平衡温度

（℃）

组　　成（％）

ＭｇＯ Ａｌ２Ｏ３ ＳｉＯ２

１ 幑幐Ｌ ＭＳ＋Ｓ＋Ｍ２Ａ２Ｓ５ 低共熔点 １３５５ ２０．５ １７．５ ６２

２ Ａ３Ｓ２＋ 幑幐Ｌ Ｍ２Ａ２Ｓ５＋Ｓ 双升点 １４４０ ９．５ ２２．５ ６８

３ Ａ３Ｓ２＋ 幑幐Ｌ Ｍ２Ａ２Ｓ５＋Ｍ４Ａ５Ｓ２ 双升点 １４６０ １６．５ ３４．５ ４９

４ ＭＡ＋ 幑幐Ｌ Ｍ２Ａ２Ｓ５＋Ｍ２Ｓ 双升点 １３７０ ２６ ２３ ５１

５ 幑幐Ｌ Ｍ２Ｓ＋ＭＳ＋Ｍ２Ａ２Ｓ２ 低共熔点 １３６５ ２５ ２１ ５４

６ 幑幐Ｌ Ｍ２Ｓ＋ＭＡ＋Ｍ 低共熔点 ～１７１０ ５１．５ ２０ ２８．５

７ Ａ＋ 幑幐Ｌ ＭＡ＋Ａ３Ｓ２ 双升点 １５７８ １５ ４２ ４３

·９３３·６．４　三 元 系 统



续表６．１５

图上点号 相间平衡 平衡性质
平衡温度

（℃）

组　　成（％）

ＭｇＯ Ａｌ２Ｏ３ ＳｉＯ２

８ ＭＡ＋Ａ３Ｓ２＋ 幑幐Ｌ Ｍ４Ａ５Ｓ２ 双降点 １４８２ １７ ３７ ４６

９ Ｍ４Ａ５Ｓ２＋ 幑幐Ｌ Ｍ２Ａ２Ｓ５＋ＭＡ 双升点 １４５３ １７．５ ３３．５ ４９

１０ 方石英
Ｌ、Ａ３Ｓ
幑 幐帯帯帯

２
鳞石英 多晶转变 １４７０ ５．５ １８ ７６．５

１１ 方石英
Ｌ、
幑 幐帯帯
ＭＳ
鳞石英 多晶转变 １４７０ ２８．５ ２．５ ６５

图６．１０３　ＭｇＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统高硅部分相图

滑石瓷是以原料命名的瓷，因为其配料以滑石为主，仅加入少量粘土。如图６．１０３中的

Ｍ、Ｌ、Ｎ 点的配料，由于配料点靠近副三角形△ＳｉＯ２ＭＳＭ２Ａ２Ｓ５ 的顶点 ＭＳ，因此制品中的
主要晶相是原顽火辉石（ＭＳ）。如果在配料中增加粘土含量，即把配料点移向靠近堇青石
（Ｍ２Ａ２Ｓ５）一侧（有时在配料中还要另加Ａｌ２Ｏ３粉），则瓷中将以堇青石为主晶相，这种瓷称为
堇青石瓷，是以产品中的主晶相命名的瓷。由于堇青石的热膨胀系数非常小，因此堇青石质陶
瓷的抗热冲击性能很好。

滑石瓷和堇青石瓷的烧成范围都很窄，这由相图很容易分析出来。以滑石瓷为例，其配料
组成在△ＳｉＯ２ＭＳＭ２Ａ２Ｓ５内，与此副三角形对应的无变量点是１点，因此在平衡加热时，滑
石瓷坯料将在１３５５℃出现液相，系统中四相平衡共存。根据杠杆规则可知，升温时在１点首
先完全熔融的是 Ｍ２Ａ２Ｓ５晶相，然后液相将沿着ＳｉＯ２和 ＭＳ的初晶区之间的界线继续升高温
度。对滑石瓷来说，出现３５％的液相就足以使瓷坯玻化好，出现４５％的液相时便过烧变形，即
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液相量要控制在３５％～４５％之间。在图６．１０３中Ｌ点的配料中含５％的烧高岭土，根据杠杆
规则可以计算出它在１４６０℃便玻化好（出现３５％的液相），到１４９０℃过烧（出现４５％的液相），
烧成温度范围为３０℃。Ｍ 点的配料中含１０％的烧高岭土，它在１３９０℃玻化好，在１４３０℃过
绕，烧成温度范围为４０℃。而配料中含１５％烧高岭土的Ｎ 点，在１３５５℃时就已形成４５％的
液相，所以在滑石瓷配料中加入的粘土（以烧高岭土计）不超过１０％，烧成温度范围只有３０～
４０℃。这样窄的烧成温度范围给制品的烧成带来很大困难。研究表明，如果在瓷料中加入长
石，则可大大地增加烧结温度范围。用这种配方制造的低绝缘材料具有较好的烧结特性，但电
性能不太好。

对于低损耗滑石瓷（如图６．１０３中 ＭＳＡＳ２线上方的Ｐ点配料）是在滑石、粘土中加入部
分碳酸镁，以补充配料中的镁量不足，使其与游离ＳｉＯ２ 反应来提高介电性能。组成点位置约
在２０％的ＡＳ２ 和８０％的ＭＳ处，仍在△ＳｉＯ２ＭＳＭ２Ａ２Ｓ５内，出现液相的温度也是１３５５℃（点

１），然后液相组成将沿着 ＭＳ和 Ｍ２Ａ２Ｓ５的初晶区之间的界线向鞍形点方向变化，从界线上鞍
形点与点１的温度差值可知，这种配料的烧成温度范围更窄。在实际生产中必须加入助烧结
剂（广泛采用碳酸钡）来扩大烧结温度范围，改善瓷料的烧结性能。

图６．１０４　４种瓷坯在不同温度时的液相生成量

堇青石瓷的烧结温度范围也很窄。这种瓷
料在１３５５℃（１点）时开始出现液相而且在几度
温度内液相增到４０％以上，继续加热，液相量增
加很快，难以烧结。这种瓷料如不作为电子陶
瓷，可加入３％～１０％长石作为助烧结剂可以增
加烧结温度范围，改善烧结性能。

镁橄榄石瓷的配料组成位于△ＭＳＭ２Ｓ
Ｍ２Ａ２Ｓ５ 内，这种瓷料烧结温度范围较宽，加热
时最初出现液相的温度是在低共熔点１３６５℃
（点５），其后液相量随温度变化并不明显，因此
镁橄榄石瓷在烧成工艺中相对较易控制。见图

６．１０４所示，为滑石瓷、堇青石瓷及镁橄榄石瓷
的坯料在不同温度时的液相生成量。由图可看到，镁橄榄石瓷烧成时的液相形成起始温度虽
高些，但玻化与过烧的温度范围则较宽些。

从 ＭｇＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２三元相图中的等温线（见图６．１０２）也可以判断哪些瓷料烧结温度范
围是宽的，哪些是窄的。如果等温线比较窄，说明相应液相面较陡，温度变化引起液相量变化
不明显，这样的瓷料烧结温度范围可能较宽；相反，如果等温线稀疏，说明相应液相面平坦，温
度变化引起液相量变化明显，因此瓷料烧结温度范围可能较窄。总的说来，烧成温度范围狭窄
是 ＭｇＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统中各类陶瓷制品烧成的共同特点，因此，严格控制烧成温度是制造这
类瓷器的关键。

ＭｇＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２系统相图也可用来指导生产细瓷。英国在１８世纪就用滑石为主体的
原料生产细瓷，但滑石瓷广泛用于日用器皿还是近期的事。滑石质细瓷是以原顽火辉石为主
晶相，含有少量的游离石英。一般情况下作为瓷坯的组成点都处于烧高岭土（ＡＳ２）和烧滑石
（Ｍ３Ｓ４）的连线上或其附近，位于方石英和原顽火辉石的界线附近。这种瓷料所用滑石原料含
有大量长石，所以瓷料实际上应属于滑石粘土长石系统。这种瓷料烧成的细瓷，质地细腻，
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呈乳白半透明状。如果在瓷坯中加入少量（０．２％）铈镨黄色剂，则可在氧化焰下烧成象牙色。
在釉中加入０．８％Ｆｅ２Ｏ３，可以用还原焰烧成青色瓷，这就是我国新制成的鲁青瓷产品。滑石
质细瓷一般用于生产高级日用器皿。

由 ＭｇＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２系统得到的玻璃，其组成大多靠近原顽火辉石、堇青石、石英三相低
共熔点处，因此，也要到１３５５℃时才出现液相。所以这种玻璃的熔制温度要比 Ｎａ２ＯＣａＯ
ＳｉＯ２ 系统为高，并且这种玻璃的粘度在一定温度范围内会发生急剧的变化（料性短）。由于

Ｍ２＋场强较大，所以玻璃的析晶倾向也是大的，正是由于这种玻璃容易析晶。当有ＴｉＯ２、ＺｒＯ２
等晶核剂存在时，本系统玻璃能制得性能优良的微晶玻璃，其中主要晶相为堇青石，属于较低
膨胀的材料，也可用于电子技术和特种工程上。

６．４．４．５　ＺｒＯ２Ａｌ２Ｏ３ＳｉＯ２三元系统相图

ＺｒＯ２Ａｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 是耐火材料的重要系统。如图６．１０５所示，为西凡尔斯（Ｃｅｖａｌｅｓ）在前

图６．１０５　ＺｒＯ２Ａｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统相图

人工作的基础上加以修改补充于１９７５年发表的

ＺｒＯ２Ａｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统相图，图中ＺｒＯ２ＳｉＯ２ 二元
系统中有一个二元化合物ＺｒＳｉＯ４，是一个高温分解
的化合物。ＳｉＯ２Ａｌ２Ｏ３ 二元系统有一个二元化合
物从Ａ３Ｓ２（莫来石）。Ｅ点是ＺｒＯ２、Ａｌ２Ｏ３ 和Ａ３Ｓ２
的三元低共熔点，组成为５０．９％Ａｌ２Ｏ３、３２．８％
ＺｒＯ２、１６．３％ＳｉＯ２，低共熔温度为１６８５℃。对于Ｅ
点的性质，目前尚有争议。一些研究者指出Ｅ点可
能是转熔点而不是共熔点，如高振昕在研究各种熔
铸ＺＡＳ材料的显微结构时发现个别样品中有转熔
反应的现象。沙列尔（Ｓｏｒｒｅｌｌ）曾认为根据 Ａｌ２Ｏ３
ＳｉＯ２二元系统相图的不同形式，Ｅ点既可以是共熔

性质也可以是转熔性质。关于Ｅ点的性质有待进一步的研究。

６．４．４．６　Ｐｂ（Ｍｇ１／３Ｎｂ２／３）Ｏ３ＰｂＴｉＯ３ＰｂＺｒＯ３三元系统相图
研究证明 ＡＢＯ３ 型化合物Ｐｂ（Ｍｇ１／３Ｎｂ２／３）Ｏ３、Ｐｂ（Ｚｎ１／３Ｎｂ２／３）Ｏ３、Ｐｂ（Ｆｅ１／３Ｔａ２／３）Ｏ３、

Ｐｂ（Ｃｏ１／３Ｗ２／３）Ｏ３等的共同特点是晶胞中的Ｂ位置由两种非４价的金属离子所占据，而这种正

离子按严格的比例达到化学式中的电荷平衡，如 Ｐｂ（Ｂ３＋１／２Ｂ
５＋
１／２）Ｏ

２－
３ 、Ｐｂ（Ｂ

２＋
１／２Ｂ

６＋
１／２）Ｏ

２－
３ 、

Ｐｂ（Ｂ３＋２／３Ｂ
６＋
１／３）Ｏ

２－
３ 、Ｐｂ（Ｂ

５＋
２／３Ｂ

２＋
１／３）Ｏ

２－
３ …。分子式中Ｂ表示各种价数的金属离子。这些化合物在

一定温度范围内表现出铁电或反铁电性质。进一步研究发现这些化合物可以和ＰｂＺｒＯ３、

ＰｂＴｉＯ３形成钙钛矿型结构的三元固溶体。这种三元固溶体的烧结温度低，在烧结过程中ＰｂＯ
挥发少，容易制得气孔率小、均匀致密的陶瓷，而且陶瓷性能调整幅度大，比二元系压电陶瓷具
有更优良的特性，因此这类陶瓷获得迅速的发展。其中Ｐｂ（Ｍｇ１／３Ｎｂ２／３）Ｏ３ＰｂＴｉＯ３ＰｂＺｒＯ３
三元系统是最有代表性的。

图６．１０６是Ｐｂ（Ｍｇ１／３Ｎｂ２／３）Ｏ３ＰｂＴｉＯ３ＰｂＺｒＯ３ 三元系统室温下的相图，从相图可以看
出不同组成范围内所获得铁电相结构是不同的，ＰＣ是假立方相，Ｔ 是四方相，Ｒ 是三方相。
铌镁酸铅、钛酸铅和锆酸铅三种化合物在整个组成范围内都可以形成连续固溶体，但不同组成
具有不同的铁电性。和二元系统类似，在三元系统的相界处的配方可获得压电性能的峰值。
因此实际使用的压电陶瓷材料往往是在相界附近的成分，如图６．１０７中多边形ＡＢＣＤＥ所包
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围的区域。图上标出的１与２两点的配方（ｍｏｌ％）如下：

Ｐｂ（Ｂ３＋１／２Ｂ
５＋
１／２）Ｏ

２－
３ 　　　ＰｂＴｉＯ３　　　ＰｂＺｒＯ３

１点　　　　　　　　　３７．５　　　　　　３８．５　　　　２４．０
２点　　　　　　　　　１２．５　　　　　　４２．５　　　　４５．０

图６．１０６　Ｐｂ（Ｍｇ１／３Ｎｂ２／３）Ｏ３ＰｂＴｉＯ３ＰｂＺｒＯ３
三元系统室温相图

图６．１０７　Ｐｂ（Ｍｇ１／３Ｎｂ２／３）Ｏ３ＰｂＴｉＯ３ＰｂＺｒＯ３
三元系统实际使用较多的组成范围

这两个组成正好都在相界附近，组成１处在假立方（ＰＣ）与四方（Ｔ）相界附近，组成２处在
三方（Ｐ）与四方（Ｔ）相界附近，它们的机电耦合系数ＫＰ 都具有最大值。
６．４．４．７　多元系统转换为三元系统方法
在上述有关专业相图分析和应用的举例中，均是把各个组元当成纯组元，如将石英、高岭

土、长石、滑石等看成是纯材料。而实际生产中，一方面，所用的原材料并不是很纯，它们都包
含着各种杂质；另一方面，为了改善陶瓷的性质常在基本配方中加入某些改性添加剂。这样所
研究的系统就可能变成复杂多元系统了。为了利用三元系统相图的基本原理来指导生产，可
以采用把次要成分折算为主要成分的办法把多元系统（四元、五元或更多元系统）简化为三元
系统。这种方法实际上扩大了三元系统的应用范围。

杂质的折算首先用于估计粘土耐火度，通过研究总结出近似计算方法———不同氧化物作
用相当法则。例如，以质量计算，４０份 ＭｇＯ对制品耐火度的影响与５６份ＣａＯ或９４份Ｋ２Ｏ
的作用相当，８０份Ｆｅ２Ｏ３与１０２份Ａｌ２Ｏ３作用相当，表６．１６列出了一些氧化物之间的转换关
系和相应的折算系数。

表６．１６　某些氧化物的折算系数

系统与区域名称
折算系数

ＣａＯ ＭｇＯ Ｋ２Ｏ Ｎａ２Ｏ Ｆｅ２Ｏ３

ＣａＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２

折算为ＣａＯ 折算为Ａｌ２Ｏ３

莫来石与刚玉 — １．４ ０．７ ０．９ ０．９

氧化钙、氧化硅、硅酸钙 — １．４ ０．７ ０．９ ０．６

ＭｇＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２

折算为 ＭｇＯ 折算为Ａｌ２Ｏ３
氧化硅、斜顽火辉石、镁橄榄

石、方镁石、光晶石等
０．７ — ０．７ ０．９ ０．６

Ｋ２ＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２
折算为Ｋ２Ｏ 折算为Ａｌ２Ｏ３

莫来石 １．７ ２．５ — １．４ ０．９
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应用表６．１６数值估算制品耐火度和实测结果基本一致，一般相差不超过±１０℃。但必须
指出，表中的折算系数只适合表中指定的系统和区域，如果系统和区域发生变化，相应的氧化
物折算系数就不同。

６．５　交互三元系统

物质间存在离子互换反应的系统称为交互系统。
如果４种物质存在离子互换反应ＡＢ＋ 幑幐帯帯ＣＤ ＡＤ＋ＢＣ，则这４种物质可用其中任意３

种物质来表示，因为第４种物质可由反应方程确定。因而其独立组元数为３，这种系统称为交
互三元系统。如：

ＮａＣｌ＋ＫＮＯ 幑幐３ ＮａＮＯ３＋ＫＣｌ
２ＫＣｌ＋ＭｇＳＯ 幑幐４ Ｋ２ＳＯ４＋ＭｇＣｌ２
３ＳｉＯ２ 幑幐＋４ＡｌＮ ２Ａｌ２Ｏ３＋Ｓｉ３Ｎ４
Ｓｉ３Ｎ４＋２Ａｌ２Ｏ 幑幐３ ３ＳｉＯ２＋４ＡｌＮ

上述反应式中，反应前后均为两个不具有共同离子的盐对。交互系统中两个没有共同离
子的仅能进行置换反应的盐称为交互盐对。

交互三元系统中只要确定２个浓度变量就可以算出其全部组元的组成，因为选作独立组
元的三个组元的浓度总和为１００。同样，这种系统是由４种离子Ａ、Ｂ、Ｃ和Ｄ 组成的，只要确
定其中任意两种离子的浓度就可算出各组元的组成，因为在此系统中正离子总当量数等于负
离子总当量数。

交互三元系统在恒压时最大自由度Ｆ＝３－Ｐ＋１＝３，三个独立变量中包含两个组成变量
和一个温度变量。为了表示出４种物质的相互关系，组成变量可用一个正方形来表示，称为浓
度正方形。用垂直于浓度正方形平面的坐标表示温度变量，因此交互三元系统相图是一个以
正方形为底的正方柱体，也称之为四角相图。

６．５．１　组成表示方法

三元交互系统的组成用浓度正方形表示。在浓度正方形的４个角顶分别表示系统中的４
种纯化学物质，并且规定，不具有相同离子的交互盐对必须置于正方形同一对角线的２个顶
角。

图６．１０８　浓度正方形质量

百分数表示法

浓度正方形有如下几种表示方法：

６．５．１．１　质量百分数表示法
已知ＡＢ＋ 幑幐ＣＤ ＡＤ＋ＢＣ，用正方形４个角分别代表纯的

ＡＢ、ＢＣ、ＣＤ和ＡＤ 四种物质，交互盐对ＡＢ和ＣＤ、ＡＤ和ＢＣ分别
放置在对角线的两端，如图６．１０８所示。

取４种物质中任意３种如ＡＢ、ＣＤ、ＡＤ 为三个独立组元，则

ＡＢ％＋ＣＤ％＋ＡＤ％＝１００％。把正方形的边分为１００等分，即可
在图中求得任意点的质量百分组成。例如△ＡＢＡＤＣＤ 内任意一
点Ｐ 的组成为：ＡＢ％＝Ｐ１，ＣＤ％＝Ｐ２，ＡＤ％＝Ｐ３。由几何关系
可以证明：ＡＢ％＋ＣＤ％＋ＡＤ％＝ＡＤＣＤ＝ＡＢＡＤ＝１００％，即等
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于正方形的边长。
这种方法表示浓度组成可能出现负值，如图６．１０８中的Ｐ′处在所选三角形外，则ＡＤ 含

量为负值。Ｐ′点组成为：ＡＢ％＝Ｐ′４，ＣＤ％＝Ｐ′５，ＡＤ％＝－Ｐ′６。同样可以证明：Ｐ′４＋Ｐ′５
－Ｐ′６＝１００％。实际上，总是可以选择合适的三角形（即合适的三组元系统）使各组元含量均
为正值。如Ｐ′点，选择△ＡＢＣＢＣＤ 三元系，就可以得到各组元含量均为正值。

这种浓度正方形也可以用等边平行四边形或不等边的平行四边形来代替，其结果一样，只
是各边的长度可能不相等，使用时应注意。

这里必须指出，浓度正方形４个顶角的物质应写成当量式而不是分子式。例如交互系统
有下面反应３ＳｉＯ２ 幑幐帯帯＋４ＡｌＮ ２Ａｌ２Ｏ３＋Ｓｉ３Ｎ４，那么浓度正方形的４个顶角应分别写为
（ＳｉＯ２）３ 或Ｓｉ３Ｏ６、（ＡｌＮ）４或Ａｌ４Ｎ４、（Ａｌ２Ｏ３）２或Ａｌ４Ｏ６ 和Ｓｉ３Ｎ４。为方便起见经常直接写为

３ＳｉＯ２、４ＡｌＮ、２Ａｌ２Ｏ３ 和Ｓｉ３Ｎ４（见图６．１１１）。又如交互反应为Ｋ２ＳＯ４ 幑幐帯帯＋２ＮａＣｌ Ｎａ２ＳＯ４＋
２ＫＣｌ，则浓度正方形４个顶角的物质分别写为 Ｎａ２ＳＯ４、Ｋ２Ｃｌ２、Ｋ２ＳＯ４ 和 Ｎａ２Ｃｌ２（参见图

６．１１６）。交互系统的各种组成表示方法都应以当量式来表示浓度正方形４个顶角的物质，并
以此作为计算的基准。

６．５．１．２　摩尔百分数表示法
基本方法和第一种相同，只是各组元浓度用摩尔百分数代替质量百分数。将所选３种物

质（组元）的摩尔数之和定为１００，即可求出各组元摩尔百分数。

６．５．１．３　化合物当量百分数表示法
和第一种相似，只是把质量百分数改为当量数百分数（简称当量百分数），将所选３种物质

（组元）的当量数总和定为１００，即可计算出各组元当量百分数。

６．５．１．４　正负离子当量百分数表示法
在交互反应中正离子的总当量数必然等于负离子的总当量数。若４种物质存在下列反应

图６．１０９　正负离子当量百

分数的表示法

ＡＢ＋ 幑幐帯帯ＣＤ ＡＤ＋ＣＢ，Ａ和Ｃ 为正离子，Ｂ和Ｄ 为负离子，用
正方形的一边表示正离子的当量百分数（横坐标），另一边表示
负离子的当量百分数（纵坐标），如图６．１０９所示，则：横坐标从
左到右表示Ｃ离子占正离子总当量数的百分数由０到１００％，

而Ａ离子的由１００％到０，分别用 Ｃ
Ａ＋Ｃ×１００％

和 Ａ
Ａ＋Ｃ×１００％

表示。同样，纵坐标由下向上表示Ｄ 离子占负离子总当量数的

百分数由０到１００％，而Ｂ离子的则由１００％到０，分别用 Ｄ
Ｂ＋Ｄ

和 Ｂ
Ｂ＋Ｄ×１００％

表示。以上各式中Ａ、Ｂ、Ｃ、Ｄ 分别代表Ａ、Ｂ、

Ｃ、Ｄ离子的当量数。当然，横、纵坐标也可用正负离子的当量分

数表示，即用 Ｃ
Ａ＋Ｃ

和 Ａ
Ａ＋Ｃ

、 Ｄ
Ｂ＋Ｄ

和 Ｂ
Ｂ＋Ｄ

表示。

这种表示方法仅反映同号离子（正离子或负离子）在系统中的相对比例，并不说明系统中
具体有多少个离子。

６．５．１．５　等电价百分数表示法
由于交互反应中正离子总当量数等于负离子总当量数，因此可以把等当量百分数表示法

·５４３·６．５　交互三元系统



转换成为等电价百分数表示法。用电价描述更方便些，但必须注意这种表示法是一种数学上
的概念，反映出各物质相对比例，并不表示某物质价数的增减。

已知４个物质存在交互反应ＡＢ＋ 幑幐ＣＤ ＡＤ＋ＣＢ，首先将方程配平，使４种物质的正、
负离子的总价数相等。对某确定系统，正离子（Ａ＋＋Ｃ＋）总价数和负离子（Ｂ－＋Ｄ－）总价数都
是确定的。因此系统中某离子的等电价百分数由下式表示：

ｅｑ％Ｍ＝ ｍｏｌ％Ｍ×ＶＭ

∑ｍｏｌ％Ｍｉ×Ｖｉ
（６．１６）

式中　Ｍ———系统中某种离子（或原子）；

　ｍｏｌ％Ｍ———Ｍ 离子的摩尔百分数；

　ＶＭ———Ｍ 离子的价数；

　Ｍｉ———和Ｍ 同号的离子（或原子）（包括Ｍ 在内）；

　Ｖｉ———Ｍｉ离子的价数；

　ｍｏｌ％Ｍｉ———Ｍｉ离子的摩尔百分数；

　ｅｑ％Ｍ———Ｍ 离子的等电价百分数。

图６．１１０　等电价百分数表示法

用浓度正方形表示如图６．１１０所示。横坐标表示正离子
的等电价百分数，自左到右Ｃ＋的电价所占的比例不断增加，而

Ａ＋电价所占比例不断减少。所以 ＣＢ 顶点上ｅｑ％Ｃ＋ ＝
１００％，ｅｑ％Ａ＋＝０；ＡＢ顶点上ｅｑ％Ａ＋＝１００％，ｅｑ％Ｃ＋＝０。
同样，纵坐标自下向上Ｄ－电价所占比例不断增加，Ｂ－电价所
占比例不断减少。ＡＤ 顶点上ｅｑ％Ｄ－＝１００％，ｅｑ％Ｂ－＝０；

ＡＢ顶点上ｅｑ％Ｂ－＝１００％，ｅｑ％Ｄ－＝０。
表示正负离子等电价百分数的坐标可互换，但相应化合物

在４个顶点的位置也要变化。
下面以Ｓｉ３Ｎ４Ａｌ２Ｏ３ＡｌＮＳｉＯ２ 系统为例来说明等电价百

分数表示法的应用。Ｇａｕｃｋｌｅｒｈ和 Ｈｕｓｅｂｙ认为，在氮化硅材料系统中的Ｓｉ３Ｎ４、Ａｌ２Ｏ３、ＡｌＮ、

ＳｉＯ２ 四种物质在高温下存在交互反应Ｓｉ３Ｎ４＋２Ａｌ２Ｏ 幑幐帯帯３ ４ＡｌＮ＋３ＳｉＯ２，并能用交互三元系
统相图表示化合物相平衡关系。

（１）已知混合物组成，求在相图中对应组成点
把Ｓｉ３Ｎ４、Ａｌ２Ｏ３、ＡｌＮ、ＳｉＯ２４种物质中不具有相同离子的化合物放在浓度正方形的对角

线上，如图６．１１１。根据式（６．１６）可得：

ｅｑ％Ａｌ＝ ｍｏｌ％Ａｌ×３
ｍｏｌ％Ａｌ×３＋ｍｏｌ％Ｓｉ×４　　　

（６．１７）

ｅｑ％Ｓｉ＝１００％－ｅｑ％Ａｌ （６．１８）

ｅｑ％Ｏ＝ ｍｏｌ％Ｏ×２
ｍｏｌ％Ｏ×２＋ｍｏｌ％Ｎ×３

（６．１９）

ｅｑ％Ｎ＝１００％－ｅｑ％Ｏ （６．２０）

　　【例６．１】　已知配料组成为７ｍｏｌＳｉ３Ｎ４、４ｍｏｌＡｌ２Ｏ３ 和４ｍｏｌＡｌＮ，需确定在相图上组成点

位置。则可将配料组成写成７Ｓｉ３Ｎ４·４Ａｌ２Ｏ３·４ＡｌＮ ，根据式（６．１７）～式（６．２０）求得ｅｑ％Ａｌ
＝３０％，ｅｑ％Ｓｉ＝７０％，ｅｑ％Ｏ＝２０％，ｅｑ％Ｎ＝８０％，据计算结果在图６．１１１中找到Ｐ点即为
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图６．１１１　Ｓｉ３Ｎ４Ａｌ２Ｏ３ＡｌＮＳｉＯ２系

统的等电价百分数表示法

配料点位置。
（２）已知相图上某一点位置，求混合物组成
首先根据相图上点的位置读得正负离子的等电价百分

数，然后再把等电价百分数换算为原子（或离子）百分数，最
后求得各物质的相对含量。假设交互反应为ＡＢ＋ 幑幐ＣＤ
ＡＤ＋ＣＢ，根据式（６．１６）可得等电价百分数和离子（或原
子）的摩尔百分数的转换关系式如下：

ｍｏｌ％Ａ＝ｅｑ％Ａ＋ａＡΔ
（６．２１）

ｍｏｌ％Ｂ＝ｅｑ％Ｂ＋ａＢΔ
（６．２２）

ｍｏｌ％Ｃ＝ｅｑ％Ｃ＋αＣΔ
（６．２３）

ｍｏｌ％Ｄ＝ｅｑ％Ｄ＋ａＤΔ
（６．２４）

式中

Δ＝ｅｑ％Ａ×ａＡ＋ｅｑ％Ｂ×ａＢ＋ｅｑ％Ｃ×ａＣ＋ｅｑ％Ｄ×ａＤ
　　ａｉ———转换因子，据式（６．１６）可得：

ａｉ＝
交互系统中与ｉ同号离子的总电价

ｉ离子的电价
（６．２５）

　　【例６．２】　已知Ｓｉ３Ｎ４Ａｌ２Ｏ３ＡｌＮＳｉＯ２ 系统中，在浓度正方形上的某点Ｋ，如图６．１１１，
需确定Ｋ 点配料组成。则由图６．１１１可知Ｋ 点的等电价百分数为ｅｑ％Ａｌ＝４０％，ｅｑ％Ｓｉ＝
６０％，应用式（６．２５）求转换因子ａｉ，得

ａＡｌ＝４×３＋３×４３ ＝８

ａＳｉ＝３×４＋４×３４ ＝６

ａＮ ＝４×３＋６×２３ ＝８

ａＯ ＝６×２＋４×３２ ＝１２

　　根据式（６．２１）～式（６．２４）式计算得

ｍｏｌ％Ａｌ＝ ０．４×８
０．４×８＋０．６×６＋０×１２＋１×８＝

３．２
１４．８

ｍｏｌ％Ｓｉ＝ ０．６×６
０．４×８＋０．６×６＋０×１２＋１×８＝

３．６
１４．８

ｍｏｌ％Ｎ＝ １×８
０．４×８＋０．６×６＋０×１２＋１×８＝

８
１４．８

ｍｏｌ％Ｏ＝０
　　根据计算结果，Ｋ 点组成可写成Ｓｉ３．６Ａ１３．２Ｎ８或Ｓｉ８Ａｌ１６Ｎ４０。因为Ｋ 点在Ｓｉ３Ｎ４ＡｌＮ连线
上，所以又可写成６Ｓｉ３Ｎ４·１６ＡｌＮ或３Ｓｉ３Ｎ４·８ＡｌＮ。即表示用３ｍｏｌＳｉ３Ｎ４ 和８ｍｏｌＡｌＮ配成
的混合料在浓度正方形图中对应Ｋ 点。
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６．５．２　交互三元系统相图的基本类型

６．５．２．１　最简单的交互三元系统相图
交互三元系统相图是一个正方柱体，底面是浓度正方形，表示组元浓度变量，纵坐标表示

温度变量。这种相图具有４个纯组元的结晶固相。
如图６．１１２所示为最简单的交互三元系统相图的立体图。图中具有４个结晶面，在结晶

面以上为液相区，４个结晶面依次相交形成５条共熔线和２个三元无变量点Ｅ１和Ｅ２。４个侧
面都是具有一个低共熔点的二元相图。

图６．１１２　最简单的交互三元系统相图的立体图 图６．１１３　最简单的交互三元系统相图的投影图

与一般三元系统相图一样，实际应用的交互三元系统相图不是立体图，而是空间液相面、
界线及无变量点在底面浓度正方形上的投影图。在投影图上，温度也用等温线或界线上的温
降箭头表示，判读一般三元系统相图的基本规则（如杠杆规则、连线规则、切线规则、副三角形
划分规则、重心规则等）均可应用。

图６．１１３为最简单的交互三元系统相图的投影图，图中４个结晶面用带圆圈的ＡＢ、ＣＢ、

ＣＤ和ＡＤ 表示。５条共熔线只有Ｅ１、Ｅ２曲线是反映对角线上的交互盐对的共熔线，而且和对
角线相交点ｍ是共熔线的最高温度点。运用三元系统中的副三角形划分规则和连线规则可
以把这个系统划分为２个副三角形，即△ＡＢＣＢＣＤ 和△ＡＢＡＤＣＤ，其相应的两个三元无
变量点Ｅ１ 和Ｅ２ 都是低共熔点。

这类相图的析晶过程和三元系统相似。在△ＡＢＣＢＣＤ 中任一组成点，系统的最终析晶
产物为ＡＢ、ＣＢ和ＣＤ。在△ＡＢＡＤＣＤ 中任一组成点，系统的最终析晶产物为ＡＢ、ＣＤ 和

ＡＤ。不管在△ＡＢＣＢＣＤ 系统中或在△ＡＢＡＤＣＤ 系统中其最终析晶产物都有ＡＢ 和ＣＤ，
所以ＡＢ和ＣＤ 是该交互三元系统的稳定盐对，对角线ＡＢＣＤ 是稳定对角线。在对角线上任
一组成点，当其熔体冷却析晶时，最终都在ｍ点结束析晶过程。ｍ点是ＡＢＣＤ 二元系统的低
共熔点。

当系统中有一个三元无变量点落在其对应的三角形外侧，如图６．１１４中Ｐ点，这时Ｐ点
称为单转熔点，在Ｐ点的熔体回吸ＣＢ，析出ＡＢ和ＣＤ。对（Ⅰ）三角形内的组成熔体，其冷却
析晶都在Ｐ点结束。虽然析晶过程有回吸反应，但最终产物仍为ＡＢ、ＣＤ和ＣＢ。如组成点在
对角线上如Ｏ点，熔体析晶时，开始析出ＡＢ到达Ｚ点时（共熔线ｅ１Ｐ上）又析出ＣＢ（这时ＡＢ
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图６．１１４　具有转熔点的交

互三元系统相图

和ＣＢ共同析出），到Ｐ点时回吸ＣＢ 并析出ＣＤ，直到ＣＢ消
耗完，析晶结束。最终产物为ＡＢ和ＣＤ。析晶过程中，固相
组成点变化是 → →ＡＢ Ｋ Ｏ，见图６．１１４所示。

如果组成点落在ＡＢＺＰ 区内，属（Ⅱ）副三角形，那么
熔体析晶最终结束点应在Ｅ２，最后析晶产物是ＡＢ、ＣＤ 和

ＡＤ。
图６．１１５（ａ）、（ｂ）表示具有转熔点Ｐ的交互三元系统相

图在Ｔ１ 和Ｔ２ 时的等温截面图。

６．５．２．２　生成两个固溶体的交互三元系统相图
已知反应 Ｎａ２ＳＯ４ 幑幐帯帯＋２ＫＣｌ ２ＮａＣｌ＋Ｋ２ＳＯ４，其交互

三元系统相图如图６．１１６所示。正方形４条边表示４个二
元系统，分 别 为 ＮａＣｌＫＣｌ、ＫＣｌＫ２ＳＯ４、Ｋ２ＳＯ４Ｎａ２ＳＯ４、

图６．１１５　具有转熔点Ｐ的交互三元系统相图在Ｔ１ 和Ｔ２ 时的等温截面图
（ａ）Ｔ１＞ＴＰ；（ｂ）Ｔ２＜ＴＰ

图６．１１６　Ｎａ２ＳＯ４ＫＣｌＮａＣｌＫ２ＳＯ４
交互三元系统相图

Ｎａ２ＳＯ４ＮａＣｌ系统。４个二元系统相图示于图６．
１１７，其中（Ⅱ）和（Ⅳ）是２个简单的低共熔点二元相
图，（Ⅰ）和（Ⅲ）是２个具有最低点的连续固溶体二元
系统相图。

这个系统的交互三元系统相图（图６．１１６）具有２
条共熔线、一个三元低共熔点Ｅ。液相面（结晶面）由
两部分构成即氯化物固溶体结晶面和硫酸盐固溶体

结晶面。这两个结晶面由连接２个二元低共熔点ｅ１
点和ｅ２ 点的曲线（实际上是两条共熔线ｅ１Ｅ 和ｅ２Ｅ）
分割开。在共熔线上有一最小温度值（Ｅ 点：５１５℃）
即本系统的最低共熔点，相图的降温方向如箭头所
示。这种相图在曲面上析晶路程和纯固相析晶情况
不同，其液相组成点变化轨迹由实验确定如图中箭头
方向。

该相图在Ｔ＝７００℃的等温截面图如图６．１１８所示。在４个二元系统中可以看出等温面

·９４３·６．５　交互三元系统



图６．１１７
（Ⅰ）ＮａＣｌＫＣｌ；（Ⅱ）ＫＣｌＫ２ＳＯ４；（Ⅲ）Ｋ２ＳＯ４Ｎａ２ＳＯ４；（Ⅳ）Ｎａ２ＳＯ４ＮａＣｌ系统相图

分别与液相线截于ａ、ｂ、ｃ、ｄ、ｅ、ｆ和ｇ、ｈ各点。ｇｆ是硫酸盐固溶体在第三组元加入后的溶解
度曲线。当５１５℃＜Ｔ＜６２８℃时其等温截面示于图６．１１９。图中Ｎａ２Ｃｌ２ＵＯＮａ２ＳＯ４区域内
是硫酸盐固溶体和氯化物固溶体两相区。同样２ＫＣｌＶＰＫ２ＳＯ４ 区域也是这两种固溶体的
两相区。ＵＶＬ２Ｌ１ 区及ＯＰＬ２Ｌ１区均为固液两相区。三角区ＯＵＬ１和ＰＶＬ２是２个固溶
体和液相的三相区。

图６．１１８　Ｎａ２ＳＯ４２ＫＣｌ２ＮａＣｌＫ２ＳＯ４ 系统

在Ｔ＝７００℃的等温截面图

图６．１１９　Ｎａ２ＳＯ４２ＫＣｌ２ＮａＣｌＫ２ＳＯ４ 系统在

５１５℃＜Ｔ＜６２８℃的等温截面图

图６．１２０　２ＫＣｌＭｇＳＯ４ＭｇＣｌ２Ｋ２ＳＯ４
交互三元系统相图

当Ｔ＜ＴＥ（５１５℃）时，系统都是含有两个二元
固溶体（即硫酸盐固溶体和氨化物固溶体）的混合
物。

６．５．２．３　生成化合物的交互三元系统相图
例如 Ｋ２Ｃｌ２ＭｇＳＯ４ 系统是含二元化合物和

三元化合物的交互盐对系统，其交互三元系统相
图见图６．１２０。

２ＫＣｌＫ２ＳＯ４ 和 ＭｇＳＯ４ＭｇＣｌ２ 属于具有简
单低共熔点类型的二元系统，而 Ｋ２ＳＯ４ＭｇＳＯ４
和２ＫＣｌＭｇＣｌ２两个二元系统分别生成一致融熔
二元化合物Ｘ 和Ｙ，系统中还能生成Ｚ化合物，
是２ＫＣｌＭｇＳＯ４系统的准二元化合物。这些化合
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物分别为Ｋ２ＳＯ４·２ＭｇＳＯ４（Ｘ）、ＫＣｌ·ＭｇＣｌ２（Ｙ）、２ＫＣｌ·ＭｇＳＯ４（Ｚ）。
图６．１２０中共有６个三元无变量点，可划分６个副三角形。有７个结晶面，１２条界线。

相图中任一组成点的析晶过程可按三元系统的一般规则分析。

６．５．２．４　生成一个有限互溶固溶体和一个连续固溶体的交互三元系统相图
假设ＡＢ＋ 幑幐帯帯ＣＤ ＡＤ＋ＣＢ中，ＡＤＣＤ 二元系统生成２个有限互溶固溶体，具有一个低

共熔点，而二元系统ＡＢＣＢ 生成连续固溶体，在结晶面上只有一个无变量点Ｅ，如图６．１２１所
示。在析晶过程中，当温度不断降到Ｅ点温度（实际上Ｅ点是三个三相区Ｌａ′ｂ′、Ｌａ′ｘ′和Ｌｂ′ｘ″
的会合点）ＴＥ 时， 幑幐帯帯Ｌ ａ＋ｂ＋ｘ，直到液相消失。因此在△ａｂｘ内的任意组成，冷却析晶后为
三个固相ａ、ｂ、ｘ的混合物，见图６．１２２所示。

图６．１２１　生成一个有限互溶固溶体和一个　

连续固溶体的交互三元系统相图

图６．１２２　图６．１２１的系统在ＴＥ 温度

以下的某等温截面

６．５．３　交互三元系统专业相图———Ｓｉ３Ｎ４Ａｌ２Ｏ３ＡｌＮＳｉＯ２系统相图

对Ｓｉ３Ｎ４Ａｌ２Ｏ３ＡｌＮＳｉＯ２系统相图的研究是在氮化硅陶瓷出现和发展的基础上开始的。
氮化硅是正在被发展为气轮机和其他高温工程材料应用的特种陶瓷之一，它具有优良的综合
性能：高强、耐磨、高分解温度、抗氧化能力、出色的抗热冲击、低摩擦系数的抗环境污染，从而
吸引了许多材料工作者对它进行研究。

１９７１～１９７２年日本Ｏｙａｍａ在研究氮化硅材料时发现Ａｌ２Ｏ３ 和Ｓｉ３Ｎ４可以形成单相固溶
体。１９７３年英国Ｊａｃｋ也发现同样的单相矿物，他们分别用三元相图表示了这些研究结果，后
来Ｌａｎｄ和 Ｗｉｍｍｅｒ曾用三元系统合并起来表示四种物质的相平衡关系，但这些表示方法都
不能很完满表达系统中各物质的相平衡关系。德国 ＭａｘＰｌａｎｋ研究所的Ｇａｕｃｋｌｅｒ等人认为
该系统中Ｓｉ３Ｎ４、Ａｌ２Ｏ３、ＡｌＮ和ＳｉＯ２４种化合物在高温下存在交互反应Ｓｉ３Ｎ４＋２Ａｌ２Ｏ 幑幐帯帯３

４ＡｌＮ＋３ＳｉＯ２，属于交互三元系统，他们第一次用Ｊａｎｅｃｋｅ早年提出的交互三元系统相图来表
示这四种化合物的相平衡关系，并于１９７５年发表了第一张Ｓｉ３Ｎ４Ａｌ２Ｏ３ＡｌＮＳｉＯ２ 系统交互
三元系统相图，如图６．１２３所示。由图可知，在该系统中存在Ｓｉ２Ｎ２Ｏ（氮氧化硅）和３Ａｌ２Ｏ３·

２ＳｉＯ２（莫来石）化合物。图中βｓ．ｓ．相是一个重要的相，它是由于系统中部分Ｓｉ和Ｎ离子同时
被Ａｌ和Ｏ离子置换所形成的固溶体，被称为βＳｉａｌｏｎ，其化学组成为Ｓｉ６－ｘＡｌｘＯｘＮ８－ｘ，点阵常
数随ｘ不同而变化，在１７００℃，ｘ的极限为４．２，在１４００℃，ｘ的极限为２．０。目前βＳｉａｌｏｎ已
成为介于Ｓｉ３Ｎ４ 和Ａｌ２Ｏ３陶瓷之间的新材料。Ｘ１ 相是由１７６０℃的液相冷却后得到的固相，
是富含ＳｉＯ２ 的固溶体，其化学成分在一定的组成范围内波动。Ｏ相是Ａｌ置换Ｓｉ２Ｎ２Ｏ中部分
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图６．１２３　Ｓｉ３Ｎ４Ａｌ２Ｏ３ＡｌＮＳｉＯ２ 系统

在１７６０℃的等温截面图

Ｓｉ而形成的连续固溶体，其通式为 Ｓｉ２－ｘＡｌｘＯ１＋ｘ
Ｎ２－ｘ。此外还有一些黑粗线如Ｘ４、Ｘ２、Ｘ５、Ｘ６、Ｘ７等
是在相图中各不同位置上的固溶体化合物，Ｘ４ 位于

βｓ．ｓ．相的延长线上，Ｘ２、Ｘ５、Ｘ６、Ｘ７ 等相为富含ＡｌＮ
的固溶体。如果用ｍ 代表正离子（Ｓｉ离子和金属离
子），ｎ代表负离子（Ｏ、Ｎ离子），则各种相的ｍ／ｎ比
如下：βｓ．ｓ．相为３∶４，Ｏ相为２∶３，Ｘ１ 相为８∶１３，

Ｘ４相为４∶１５，Ｘ２相为５∶６，Ｘ５相为６∶７，Ｘ６相为

７∶８，Ｘ７相＞９∶１０。

１９７８年Ｎａｉｋ等人对这个系统进一步研究，测定
了１７５０℃βｓ．ｓ．相和液相共存的两相区的范围，发表
了另一张Ｓｉ３Ｎ４Ａｌ２Ｏ３ＡｌＮＳｉＯ２ 相图，见图６．１２４。
同时还研究了１６５０℃的等温截面图，如图６．１２５所
示。图６．１２４中固溶平衡的结线用点画线表示，液相

线位置是根据βｓ．ｓ．的点阵常数及杠杆规则确定的。因为βｓ．ｓ．的点阵常数ｘ变化的规律是已
有人测定过了的，所以在两相区内任意找一组成点，用Ｘ射线衍射定出该组成中βｓ．ｓ．相的点
阵常数，即可定出该组成βｓ．ｓ．相在相图中的具体位置。连接此点与原始配料点，按杠杆规则
可在延长线上找到一点即为液相线的组成点。图６．１２５表明１６５０℃以下没有液相存在。

图６．１２４　Ｓｉ３Ｎ４Ａｌ２Ｏ３ＡｌＮＳｉＯ２ 系统

在１７５０℃的等温截面图

图６．１２５　Ｓｉ３Ｎ４Ａｌ２Ｏ３ＡｌＮＳｉＯ２ 系统

在１６５０℃的等温截面图

６．６　四 元 系 统

四元系统即是包含４个独立组元的系统，Ｃ＝４，对于四元凝聚系统，相律可以写成Ｆ＝Ｃ
－Ｐ＋１＝５－Ｐ，当Ｐｍｉｎ＝１时，Ｆｍａｘ＝４；当Ｆｍｉｎ＝０时，Ｐｍａｘ＝５。即四元凝聚系统中最多可以
有５相平衡共存，这５相是４个晶相和１个液相；自由度数最大为４，这４个独立变量是温度和

４个组元中任意３个组元的浓度。因此，四元系统相图必须用空间立体的图形来表示。

·２５３· ６　相平衡和相图



６．６．１　四元系统组成的表示方法

四元系统的组成用正四面体表示，称为浓度四面体，如图６．１２６所示。设４个纯组元为

Ａ、Ｂ、Ｃ、Ｄ，则４面体的４个顶点分别代表上述４个纯组元；６条棱分别代表ＡＢ、ＢＣ、ＣＡ、Ａ
Ｄ、ＢＤ、ＣＤ６个二元系统；４个侧面分别表示ＡＢＣ、ＡＢＤ、ＢＣＤ、ＡＢＤ４个三元系统；四
面体内任意一点都代表由Ａ、Ｂ、Ｃ、Ｄ４个组元组成的四元系统。若将浓度四面体ＡＢＣＤ 上各
棱边均分为１００等分，则任意一个四元系统的组成都可以通过向四面体各面做平行平面的方
法确定，其要点是：通过系统的组成点做一平面与四面体的任一底面平行，则２个平行平面在
其他３条棱截得的线段，均表示这个底面对面顶点组元的含量。例如，要确定图６．１２６中Ｍ
点的组成，可通过Ｍ 点做平面Ａ′Ｂ′Ｃ′与底面ＡＢＣ平行，２平行平面在ＡＤ边上所截得的线段

ＡＡ′表示Ｄ 组元的含量ｄ％。同理，过Ｍ 点分别做ＡＣＤ 和ＡＢＤ２个面的平行平面，在ＡＢ边
和ＡＣ边上截取的线段分别代表Ｂ 组元的含量ｂ％和Ｃ组元的含量ｃ％。第４组元Ａ的含量
可按下式求得

ａ％ ＝１００％－（ｂ％＋ｃ％＋ｄ％） （６．２６）

图６．１２６　浓度四面体 图６．１２７　浓度四面体的性质

６．６．２　浓度四面体的性质

与浓度三角形相似，浓度四面体中某些面和线上的点所表示的组成之间存在着等量关系，
有助于分析四元系统相图中熔体的析晶过程。

① 在四面体中任意一个平行于某个底面的平面上所有各组成点中，对面顶点组元的含量
均相等。如图６．１２７中，平面Ａ′Ｂ′Ｃ′平行于底面ＡＢＣ，在平面Ａ′Ｂ′Ｃ′上所有各点中Ｄ 组元的
含量均相等，即都等于ｄ％。

② 通过浓度四面体的某条棱所作的平面上所有各组成点中，其他两个组元的含量之比相
等。在图６．１２７中，通过ＡＤ棱作一个平面ＡＤＥ，面上所有各点中Ｂ、Ｃ两组元含量的比例都
相等，且都等于Ｅ点中ＢＣ的含量之比。

③ 通过浓度四面体某个顶点所作的直线上所有各组成点中，其余三组元含量的比例相
等，且沿此线背离顶点的方向是顶点组元含量减少的方向。如图６．１２７中，通过顶点Ｄ 所作
的直线ＤＭ 上的所有各点Ａ、Ｂ、Ｃ三组元含量的比例相等，且均等于Ｍ 点中Ａ、Ｂ、Ｃ三组元
的含量之比。

·３５３·６．６　四 元 系 统



在浓度四面体内，杠杆规则、重心规则等仍然适用。

图６．１２８　最简单的四元系统状态图

６．６．３　具有一个低共熔点的四元系统相图

四元系统相图类型繁多而复杂，具有一个低共
熔点的四元系统相图是最简单的一种类型。在这
种类型中，Ａ、Ｂ、Ｃ、Ｄ４个组元液态时完全互溶，固
态时完全不互溶，且不生成任何化合物，不形成固
溶体。图６．１２８是一个最简单的四元系统相图。

６．６．３．１　相图分析
浓度四面体的４个顶点Ａ、Ｂ、Ｃ、Ｄ 表示４个

纯组元。６条棱边ＡＢ、ＢＣ、ＡＣ、ＡＤ、ＢＤ、ＣＤ 表示

６个最简单的二元系统，相应的二元低共熔点分别
为ｅ１、ｅ２、ｅ３、ｅ４、ｅ５、ｅ６。４个面ＡＢＣ、ＡＢＤ、ＢＣＤ、

ＡＣＤ表示４个最简单的三元系统，相应的三元低
共熔点分别为Ｅ１、Ｅ２、Ｅ３、Ｅ４。四面体内部表示四元系统。

在三元系统ＡＢＣ、ＡＢＤ、ＡＣＤ 中组元Ａ 的初晶区在四元系统中发展为靠近Ａ 角顶的初
晶空间，也称初晶容积。任一组成点落在此空间内的高温熔体冷却时将首先析出Ａ 的晶体，
系统处于二相平衡状态，其相平衡关系为 幑幐帯帯Ｌ Ａ，Ｐ＝２，Ｆ＝３。在四面体的其他三个顶角附
近也有相应的Ｂ、Ｃ、Ｄ初晶空间，每个初晶空间的形状如图６．１２９所示。分隔２个初晶空间的
曲面称为界面，界面上的液相与相邻２个初晶空间所代表的晶相处于三相平衡状态，Ｐ＝３，Ｆ
＝２。如界面ｅ１Ｅ１ＥＥ２是从三元系统界线ｅ１Ｅ１ 及ｅ１Ｅ２ 发展而来，在此界面上的液相与Ａ、Ｂ
晶相平衡共存，其相平衡关系为 幑幐帯帯Ｌ Ａ＋Ｂ。系统中共有６个界面。相邻３个初晶空间交界
处的曲线称为界线，界线上的液相与这３个初晶空间所表示的晶相四相平衡，Ｐ＝４，Ｆ＝１。如
界线Ｅ１Ｅ系从三元无变量点Ｅ１发展而来，在Ｅ１Ｅ上的液相与Ａ、Ｂ、Ｃ三晶相平衡共存，其相
平衡关系为 幑幐帯帯Ｌ Ａ＋Ｂ＋Ｃ，系统中共有４条界线。最后，４个初晶空间、４条界线交汇于Ｅ
点，Ｅ点是系统的四元低共熔点，冷却时从Ｅ点液相中同时析出Ａ、Ｂ、Ｃ、Ｄ 四晶相，系统处于

５相平衡状态，其相平衡关系为 幑幐帯帯Ｌ Ａ＋Ｂ＋Ｃ＋Ｄ，Ｐ＝５，Ｆ＝０。

图６．１２９　具有一个低共熔点的四元系统相图的初晶空间
（ａ）Ａ的初晶空间；（ｂ）Ｂ的初晶空间；（ｃ）Ｃ的初晶空间；（ｄ）Ｄ的初晶空间

在四元系统的浓度四面体内已无法安置温度坐标，通常是采用每隔一定温度间隔作一个

·４５３· ６　相平衡和相图



等温曲面的方法来表示温度。如图６．１２８中靠近Ｂ顶点的ｔ１等温面，凡组成点落在ｔ１等温曲
面上的配料，加热到ｔ１ 温度时完全熔融，冷却时则在ｔ１ 温度开始析出Ｂ晶体。但为了相图清
晰起见一般不画等温面。

在每个初晶空间中，它所对应的晶相组成点是该初晶空间内的温度最高点。在界面上，可
以用“连线规则”确定温度最高点，即界面（或其延长部分）与相应的两晶相组成点的连线（或延
长线）的交点界面上的温度最高点，从这点出发沿着界面向各个方向温度都是下降的。例如图

６．１２８中，ｅ１Ｅ１ＥＥ２ 界面与相对应的连线ＡＢ相交于ｅ１ 点，ｅ１ 点即为该界面上的温度最高点。
界线上温度最高点的判断方法是：使界线（或其延长线）与相对应的三种晶相的组成点所形成
的三角形平面相交，交点是界线上的温度最高点，界线上的温度是随着离开此交点而下降的。
如图６．１２８中界线Ｅ２Ｅ周围的三个初晶空间是Ａ、Ｂ、Ｄ 的初晶空间，界线与这三种晶相的组
成点所决定的平面———△ＡＢＤ 所在的平面的交点是Ｅ２ 点，因此Ｅ２ 点就是界线Ｅ２Ｅ上的温
度最高点，界线上的温度下降方向仍用箭头表示。一些固定的点（无变量点和化合物的熔点
等）上的温度常用数字直接标在图上或列表说明。可以看出，和三元系统相图的投影图一样，
在四元相图上任一点既表示其组成，又表示其温度。

６．６．３．２　冷却结晶过程
以图６．１３０中组成为Ｍ 的熔体为例，分析四元系统中熔体的冷却析晶过程。Ｍ 熔体位于

Ｄ的初晶空间，将Ｍ 熔体冷却到Ｍ 点温度ＴＭ 时，液相首先对Ｄ 饱和，将从熔体中析出第一

图６．１３０　简单四元系统状态图的结晶过程

粒Ｄ晶体。由于Ｄ晶相的析出，液相中Ｄ 组元在
不断减少，Ａ、Ｂ、Ｃ含量不断增加，但Ａ、Ｂ、Ｃ三组
元含量之比不变，因此液相组成点将沿着ＤＭ 连
线向背离Ｄ 的方向变化。在这个过程中从液相中
析出Ｄ晶相，固相组成在Ｄ 点不动。当系统温度
冷却到Ｌ点温度ＴＬ，液相组成到达界面ｅ４Ｅ２ＥＥ４
上的Ｌ点时，液相不但对组分Ｄ饱和，而且对组份

Ａ也达到饱和，因而从熔体中同时析出Ｄ、Ａ 两晶
体。此后液相组成将沿着与 Ｄ、Ａ 晶体平衡的

ｅ４Ｅ２ＥＥ４ 界面向温度下降的方向变化，由于析出

Ｄ、Ａ两种晶相后，液相中Ｃ、Ｂ两组元含量的比例
并不改变，所以液相必定沿着点 Ｍ 与ＡＤ 棱所确
定的平面与ｅ４Ｅ２ＥＥ４ 界面的交线ＬＬ１ 变化。相应
的固相组成离开Ｄ点沿ＤＡ 连线变化。具体每一时刻固、液相组成点的位置可根据杠杆规则
确定，即原始组成点Ｍ、固相组成点Ｄ及液相组成点３点应在一条直线上，且固、液二相点应
分布于原始组成点两侧。当系统冷却到ＴＬ１温度，液相组成点到达界线Ｅ４Ｅ上的Ｌ１ 点时，相
应的固相到达Ｓ１ 点，液相同时对Ｄ、Ａ、Ｃ三种晶相饱和，从熔体中将同时析出Ｄ、Ａ、Ｃ三种晶
体，其后，液相组成点将随温度下降沿Ｅ４Ｅ界线向低共熔点Ｅ 点变化，相应的固相组成点要离
开ＤＡ进入△ＡＤＣ平面。液相组成点到达Ｅ点时，进行四元低共熔过程，从液相中同时析出

Ｄ、Ａ、Ｃ、Ｂ四种晶体，系统处于五相平衡状态，根据相律，Ｆ＝５－Ｐ＝０，因而系统温度保持在

ＴＥ 不变，液相组成也保持在Ｅ点不变，相应的固相组成离开ＡＤＣ平面上的Ｓ２点向四面体内

Ｍ 点变化。当固相组成点到达Ｍ 点时，液相在Ｅ点消失，析晶结束后的产物是Ａ、Ｂ、Ｃ、Ｄ 四
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种晶相。上述析晶过程可用下式表示：

Ｌ：Ｍ
→Ｌ Ｄ

Ｆ →＝３ Ｌ
→Ｌ Ｄ＋Ａ

Ｆ →＝２ Ｌ１
→Ｌ Ｄ＋Ａ＋Ｃ

Ｆ →＝１
Ｅ

→Ｌ Ｄ＋Ａ＋Ｃ＋Ｂ

Ｆ＝０，Ｌ →消失
Ｅ

Ｓ：Ｄ →
Ｄ

Ｄ
Ｄ＋Ａ

→
ＡＤ

Ｓ１
Ｄ＋Ａ＋Ｃ

△
→ＡＣＤ
Ｓ２

Ｄ＋Ａ＋Ｃ＋Ｂ
→四面体内
Ｍ

在最简单的四元系统相图中，无论原始熔体（四元的）在什么位置，最后都在Ｅ点结晶结
束，产物都是Ａ、Ｂ、Ｃ、Ｄ四种晶相。冷却析晶过程中各相量计算仍使用杠杆规则。

６．６．４　生成化合物的四元系统相图

简单四元系统内组分之间不生成任何化合物，因而其界面、界线、无变量点都是共熔性质
的。若组分之间生成化合物，则情况就要复杂得多。下面只讨论两种最简单的情况，即生成一
个一致熔融二元化合物的四元系统和生成一个不一致熔融二元化合物的四元系统。在生成一
个不一致熔融化合物时，四元系统相图上的界面、界线、无变量点不仅有共熔性质，还有转熔性
质，而转熔又分为一次转熔、二次转熔、三次转熔等。因此，要分析四元系统相图首先必须判断
清楚界面、界线、无变量点的性质。

６．６．４．１　界面、界线、无变量点性质的判别
（１）界面性质的判别方法
四元系统相图中界面上是液相和２种晶相平衡共存，因而界面可以是共熔界面，即冷却时

从界面液相中同时析出２种晶相；也可以是转熔界面，即冷却时界面液相回吸一种晶体，析出
另一种晶体。假设平衡共存的３相是液相、Ａ晶相和Ｄ 晶相，则共熔界面上进行的过程是共
熔过程 幑幐帯帯Ｌ Ａ＋Ｄ；转熔界面上进行的过程是转熔过程Ｌ＋ 幑幐帯帯Ａ Ｄ。在同一界面上，也可
能发生从共熔性质向转熔性质的转变。

判断界面的性质，可将三元系统中的“切线规则”加以推广。

其方法是首先确定液相在界

面上的变化途径，然后作这条变化途径的切线，


若切线与相应的两晶相组成点的连线直接相

交，液相进行的是共熔过程；若切线与相应的两晶相组成点的连线的延长线相交，


则液相进行

的是转熔过程，回吸远离交点的晶相，析出靠近交点的晶相


。
图６．１３１（ａ）中，界面ｅＥ１ＥＥ２ 是Ａ和Ｄ 两个初晶空间的界面。熔体Ｍ 在Ａ 的初晶空间

内，冷却时首先析出Ａ晶相，然后液相沿着ＡＭ 射线向背离Ａ 的方向移动，到达界边上的Ｌ
点时，液相将沿着Ｍ 点与ＡＤ 棱确定的平面与界面的交线ＬＱ 移动，ＬＱ即液相在沿界面移动
时的途径，通过变化途径ＬＱ曲线上各点做切线。可以看出切线都直接与ＡＤ连线相交，所以
液相沿界面进行的是从液相中同时析出Ａ、Ｄ两种晶相的共熔过程，即 幑幐帯帯Ｌ Ａ＋Ｄ。

图６．１３１（ｂ）中，界面ａｘｋ为Ａ、Ｄ两个初晶空间之间的界面，但与界面相对应的两晶相组
成点的连线ＡＤ在界面的同一侧。熔体Ｍ 仍在Ａ 的初晶空间内，当冷却到液相沿界面变化其
变化途径应为ＬＦ曲线（确定方法同上）。作ＬＦ曲线上各点的切线，可以看出切线不直接与

ＡＤ连线相交，交点都在ＡＤ连线的延长线上，所以液相沿界面变化时进行的是转熔过程，回
吸远离交点的Ａ晶相，析出靠近交点的Ｄ晶相，即Ｌ＋ 幑幐帯帯Ａ Ｄ。

（２）界线性质的判别方法
在界线上是液相和３种晶相平衡共存。假设界线上与液相平衡的三种晶相是Ａ、Ｂ、Ｃ，则

界线上进行的过程有以下３种可能的情况：① 共熔过程 幑幐帯帯Ｌ Ａ＋Ｂ＋Ｃ；② 一次转熔过程Ｌ
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图６．１３１　界面上的析晶情况

＋ 幑幐帯帯Ａ Ｂ＋Ｃ；③ 二次转熔过程Ｌ＋Ａ＋ 幑幐帯帯Ｂ Ｃ。
判断界线上任一点的性质，可以综合运用切线规则和重心规则。具体方法是：


通过界线上

任意一点做切线，使之与界线所对应的三种晶相组成点所决定的三角形平面相交，


若交点在三

角形内重心位置，则界线上相应的点上液相进行的是低共熔过程；


若交点在三角形外交叉位

置，则界线的相应点上液相进行的是—次转熔过程；若交点在三角形外共轭位置，


则在界线的

相应点上液相进行的是二次转熔过程


。
图６．１３２（ａ）中界线Ｌ１Ｌｎ 是Ａ、Ｂ、Ｃ三个初晶空间的界线。通过界线上任意一点Ｌ做界

线的切线，切线与相应的三晶相组成点所形成的△ＡＢＣ所在的平面相交，交点ｌ在△ＡＢＣ内
重心位置，因此液相在界线上Ｌ点处进行的是从液相中同时析出Ａ、Ｂ、Ｃ三种晶相的低共熔
过程，即 幑幐帯帯Ｌ Ａ＋Ｂ＋Ｃ。

图６．１３２　界线上的析晶情况

图６．１３２（ｂ）和（ｃ），界线Ｌ１Ｌｎ 上通过Ｌ 点所作的切线与平面的交点ｌ均落在了相应的三
角形外。落在交叉位的，液相在界线上进行的是一次转熔过程，回吸与交点ｌ相对的Ａ 晶相，
析出Ｂ、Ｃ晶相，即Ｌ＋ 幑幐帯帯Ａ Ｂ＋Ｃ，如图６．１３２（ｂ）。落在共轭位的，液相在界线上Ｌ点处进
行的是二次转熔过程，与交点ｌ相对的两种晶相被回吸，即Ｌ＋Ａ＋ 幑幐帯帯Ｂ Ｃ，如图６．１３２（ｃ）。

当然，四元相图中的界线有的也会出现性质发生转变的情况，即一段为共熔性质，一段为
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转熔性质。
（３）无变量点性质的判别方法
在四元无变量点上是液相与４种晶相平衡共存，假设与该相平衡的４种晶相分别为Ａ、

Ｂ、Ｃ、Ｄ，则无变量点上进行的过程有以下四种可能情况：① 低共熔过程 幑幐帯帯Ｌ Ａ＋Ｂ＋Ｃ＋Ｄ；

② 一次转熔过程Ｌ＋ 幑幐帯帯Ａ Ｂ＋Ｃ＋Ｄ；③ 二次转熔过程Ｌ＋Ａ＋ 幑幐帯帯Ｂ Ｃ＋Ｄ；④ 三次转熔
过程Ｌ＋Ａ＋Ｂ＋ 幑幐帯帯Ｃ Ｄ。

判断四元无变量点性质的方法与判断三元无变量点性质的方法类似。首先找出每个四元
无变量点所对应的分四面体，然后根据无变量点与对应的四面体的相对位置关系来判断无变
量点的性质。若无变量点在自己所对应的四面体内（重心位），为低共熔点；


若无变量点在自己

所对应的四面体外一个侧面的一侧（交叉位），是一次转熔点；


若无变量点在自己所对应的四面

体外一条棱的一侧（也叫交叉位），为二次转熔点；


若无变量点在所对应的四面体外一个顶点的

一侧（共轭位），则是三次转熔点


。
分四面体的划分方法是把四元无变量点上与液相平衡的４种晶相组成点连接起来即可。
四元无变量点一定处于４条界线的交点，于是也可以根据相交于无变量点的４条界线上

的温度下降方向来判断四元无变量点的性质，若４条界线上的箭头都指向它，该点便是低共熔
点；若４条界线中３条箭头指向它，一条箭头离开它，该点是一次转熔点；若４条界线中２条箭
头指向它，２条箭头离开它，该点是二次转熔点；若４条界线中１条箭头指向它，３条箭头离开
它，则该点是三次转熔点。

图６．１３３示出判断无变量点性质的两种方法。图中无变量点处的液相组成为Ｌ１，包围无
变量点Ｌ１ 的４个初晶空间是Ａ、Ｂ、Ｃ、Ｄ的初晶空间，因此，与无变量点对应的四面体是四面
体ＡＢＣＤ。图６．１３３（ａ）中Ｌ１点在四面体ＡＢＣＤ内，Ｌ１点是四元低共熔点。在该点上进行的
过程为Ｌ 幑幐帯帯１ Ａ＋Ｂ＋Ｃ＋Ｄ。图６．１３３（ｂ）中Ｌ１ 点在四面体ＡＢＣＤ 外，且在ＢＣＤ 侧面的一
侧，Ｌ１ 点是一次转熔点，被回吸的一种晶相是与Ｌ１相对的Ａ晶相，析出的是Ｂ、Ｃ、Ｄ 晶相，即

Ｌ１＋ 幑幐帯帯Ａ Ｂ＋Ｃ＋Ｄ。图６．１３３（ｃ）中Ｌ１点在四面体ＡＢＣＤ 外，一条棱的一侧，Ｌ１ 点是二次
转熔点，被回吸的两种晶相是与Ｌ１ 相对的Ａ 和Ｂ 晶相，析出的是Ｃ、Ｄ 晶相，即Ｌ１＋Ａ＋
幑幐帯帯

Ｂ
Ｃ＋Ｄ。在图６．１３３（ｄ）中Ｌ１点位于四面体ＡＢＣＤ的顶点Ｄ 的一侧，Ｌ１点应是三次转熔

点，被液相回吸的是与Ｌ１ 相对的Ａ、Ｂ、Ｃ晶相而析出Ｄ 晶体。即Ｌ１＋Ａ＋Ｂ＋ 幑幐帯帯Ｃ Ｄ。图
中每个四面体左侧都标出了无变量点周围四条界线上的温度下降方向及界线上平衡共存的

相。从每一条箭头离开无变量点的界线上所标示的平衡相可以判断被该无变量点液相回吸的
晶相。如图６．１３３（ｂ）中的一次转熔点，箭头离开该无变量点的界线上标示的平衡四相是Ｌ１、

Ｂ、Ｃ、Ｄ，则被回吸的晶相是Ａ。
根据划分出的分四面体还可以确定不同组成熔体的结晶结束点和最终结晶产物。原始熔

体组成点所在的四面体所对应的无变量点是其结晶的结束点，四面体４个顶点所代表的物质
是其结晶产物。这与三元系统中的三角形规则很相似。

６．６．４．２　生成一致熔融二元化合物的四元系统相图
在图６．１３４所示的四元系统ＡＢＣＤ 中，组分Ａ、Ｂ之间生成一个二元化合物Ｆ。化合物

组成点位于其初晶空间内，因而是一个一致熔融二元化合物。相图上有５个初晶空间，９个界
面，７条界线和２个四元无变量点Ｅ１、Ｅ２。

根据连线规则，可以标出各条界线的温度下降方向。运用界面、界线性质的判别方法可以
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图６．１３３　四元无变量点性质的判别
（ａ）低共熔点；（ｂ）一次转熔点；（ｃ）二次转熔点；（ｄ）三次转熔点

图６．１３４　生成一个一致熔融二元化合物的四元系统相图

判定本系统相图上所有界面界线都是共熔性质的。
与无变量点Ｅ１ 平衡的晶相是Ｂ、Ｃ、Ｄ、Ｆ。Ｅ点位于相应的四面体ＢＣＤＦ 内，因而是一个

低共熔点。无变量点Ｅ２也位于其相应的四面体ＡＦＣＤ内，因而也是一个低共熔点。这样，以

△ＦＣＤ为界，ＡＢＣＤ 四元系统被划分为２个简单分四元系统。凡组成在四面体ＢＣＤＦ内
的高温熔体必定在Ｅ１ 点结束析晶，析晶产物为Ｂ、Ｃ、Ｄ、Ｆ；凡组成在四面体ＡＦＣＤ 内的高温
熔体则在Ｅ２ 点结束析晶，析晶产物为Ａ、Ｆ、Ｃ、Ｄ。
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６．６．４．３　生成一个不一致熔融二元化合物的四元系统
图６．１３５所示的四元系统中，Ａ、Ｂ组元间生成一个二元化合物Ｇ。化合物组成点不在其

初晶空间内，因而是一个不一致熔融二元化合物。相图上也有５个初晶区、９个界面、７条界线
和２个无变量点Ｅ、Ｐ。

图６．１３５　生成一个不一致熔融二元化合物的四元系统相图

与ＥＰ界线上的液相平衡的晶相是Ｇ、Ｃ、Ｄ。延长ＥＰ界线与相应的三角形ＧＣＤ 平面相
交，根据交点位置，可以判定该界线上的温度下降方向应从Ｐ点指向Ｅ 点。

根据界面性质的判别方法，可以判定界面Ｐ１Ｐ２ＰＰ３ 是转熔界面，冷却时在界面上发生Ｌ
＋ →Ｂ Ｇ 的转熔过程。其他界面均为共熔界面。

根据界线性质的判别方法，可以判定界线Ｐ３Ｐ 及Ｐ２Ｐ 具有一次转熔性质。冷却时，在

Ｐ３Ｐ界线上发生的一次转熔过程是Ｌ＋ →Ｂ Ｄ＋Ｇ，在Ｐ２Ｐ界线上发生的一次转熔过程则
是Ｌ＋ →Ｂ Ｇ＋Ｃ，其他界线均为共熔界线。共熔界线的温度下降方向用单箭头表示，转熔
界线的温度下降方向用双箭头表示。

根据无变点性质判别方法，可以判定Ｅ点是一个低共熔点。冷却时，从Ｅ点液相中同时
析出Ａ、Ｇ、Ｃ、Ｄ晶体。Ｐ点是一个一次转熔点，冷却时发生ＬＰ＋ 幑幐帯帯Ｂ Ｇ＋Ｃ＋Ｄ 的一次转
熔过程。

由于化合物Ｇ不是一个一致熔融化合物，△ＧＣＤ 不能将ＡＢＣＤ 四元系统划分成２个
简单分四元系统。但△ＧＣＤ把浓度四面体划分成２个分四面体，仍可判断析晶产物和析晶终
点。任何组成点位于分四面体ＡＧＣＤ 内的熔体，其最终析晶产物是Ａ、Ｇ、Ｃ、Ｄ 四种晶体，析
晶终点则是与该分四面体相应的无变量点Ｅ；任何组成点位于分四面体ＢＣＤＧ内的熔体，其
最终析晶产物是Ｂ、Ｃ、Ｄ、Ｇ晶体，而析晶终点则是与该分四面体相应的无变量点Ｐ。
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图６．１３６　ＣａＯＣ２ＳＣ１２Ａ７Ｃ４ＡＦ系统在

ＣａＯＡｌ２Ｏ３Ｆｅ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统中的位置

６．６．５　四元系统专业相图

６．６．５．１　ＣａＯＣ２ＳＣ１２Ａ７Ｃ４ＡＦ系统相图

ＣａＯＣ２ＳＣ１２Ａ７Ｃ４ＡＦ 系 统 相 图 是 ＣａＯ
Ａｌ２Ｏ３Ｆｅ２Ｏ３ＳｉＯ２ 四元系统相图中的一部分，如
图６．１３６所示。由于硅酸盐水泥配料主要使用

ＣａＯ、ＳｉＯ２、Ａｌ２Ｏ３、Ｆｅ２Ｏ３ 这４种氧化物，而熟料
中４种主要矿物组成：Ｃ２Ｓ、Ｃ３Ｓ、Ｃ３Ａ和Ｃ４ＡＦ均
包含在ＣａＯＣ２ＳＣ１２Ａ７Ｃ４ＡＦ系统中，因此本系
统相图对硅酸盐水泥的生产具有非常重要的意

义。
（１）相图介绍
图６．１３７是 ＣａＯＣ２ＳＣ１２Ａ７Ｃ４ＡＦ系统相

图。四面体的４个面分别表示４个三元系统：ＣａＯＣ２ＳＣ１２Ａ７、ＣａＯＣ２ＳＣ４ＡＦ、Ｃ２ＳＣ１２Ａ７
Ｃ４ＡＦ和ＣａＯＣ１２Ａ７Ｃ４ＡＦ。除ＣａＯＣ２ＳＣ１２Ａ７系统已在三元系统专业相图中介绍过外，其余

３个三元系统相图如图６．１３８所示。

图６．１３７　ＣａＯＣ２ＳＣ１２Ａ７Ｃ４ＡＦ系统相图

图６．１３８（ａ）ＣａＯＣ２ＳＣ４ＡＦ系统相图中，有一个不一致熔融化合物Ｃ３Ｓ。三角形化后有２
个分三角形，△ＣａＯＣ３ＳＣ４ＡＦ对应的无变量点为ｘ（１３４７℃），它是一个低共熔点，相平衡反
应为 幑幐帯帯Ｌ ＣａＯ＋Ｃ３Ｓ＋Ｃ４ＡＦ。△Ｃ３ＳＣ２ＳＣ４ＡＦ对应的无变量点为Ｗ（１３４８℃），它是一个
双升点，相平衡反应为Ｌ＋Ｃ２ 幑幐帯帯Ｓ Ｃ３Ｓ＋Ｃ４ＡＦ。

图６．１３８（ｂ）Ｃ２ＳＣ１２Ａ７Ｃ４ＡＦ系统中，三组元形成一个低共熔点（Ｒ），温度为１２８０℃。

·１６３·６．６　四 元 系 统



图６．１３８　ＣａＯＣ２ＳＣ１２Ａ７Ｃ４ＡＦ系统相图中３个面所表示的系统
（ａ）ＣａＯＣ２ＳＣ４ＡＦ；（ｂ）Ｃ２ＳＣ１２Ａ７Ｃ４ＡＦ；（ｃ）ＣａＯＣ１２Ａ７Ｃ４ＡＦ

图６．１３８（ｃ）ＣａＯＣ４ＡＦＣ１２Ａ７系统是ＣａＯＡｌ２Ｏ３Ｆｅ２Ｏ３系统的一部分。事实上Ｃ４ＡＦ与

Ｃ２Ｆ应形成铁酸盐固溶体，为简便起见，我们把Ｃ４ＡＦ视为独立的化合物。Ｃ４ＡＦ与Ｃ１２Ａ７ 形
成低共熔混合物，低共熔点为ｎ（１３３６℃），它与Ｃ３ＡＣ１２Ａ７Ｃ４ＡＦ相应的三元低共熔点基本上
重合。ＣａＯＣ３ＡＣ４ＡＦ三角形相应的无变量点为ｍ（１３８９℃），它是一个双升点，相平衡反应为

Ｌ 幑幐帯帯＋ＣａＯ Ｃ３Ａ＋Ｃ４ＡＦ。
在ＣａＯＣ２ＳＣ１２Ａ７Ｃ４ＡＦ系统中除４面体４个顶点的化合物ＣａＯ、Ｃ２Ｓ、Ｃ１２Ａ７、Ｃ４ＡＦ外，

还有２个不一致熔融化合物Ｃ３Ｓ和Ｃ３Ａ，因此四面体内共有６个初晶空间。靠近ＣａＯ的一个
大初晶空间是ＣａＯ的初晶空间；Ｃ２Ｓ的初晶空间在后面与Ｃ２Ｓ的组成点相连；Ｃ４ＡＦ的初晶
空间在四面体上都与Ｃ４ＡＦ的组成点相连；Ｃ１２Ａ７ 的初晶空间呈楔形，与Ｃ１２Ａ７ 的组成点相
连；Ｃ３Ｓ和Ｃ３Ａ的初晶空间在四面体内不与顶角相连，其形状如图６．１３９所示。由于Ｃ３Ｓ和

Ｃ３Ａ都是不一致熔融化合物，所以它们的组成点都在自己的初晶空间外。初晶空间内一种晶
相与液相平衡共存，Ｆ＝３。

每两个相邻的初晶空间之间有界面。本系统内共有１２个界面。例如：ＣａＯ与Ｃ３Ｓ两个
初晶空间的界面是ｘａｅＷ 曲面，Ｃ３Ｓ与Ｃ４ＡＦ两个初晶空间的界面是ｘＴ１Ｔ２Ｗ 面，Ｃ３Ｓ与Ｃ３Ａ
两个初晶空间的界面是Ｔ１ＨＫＴ２面，而Ｃ３Ｓ与Ｃ２Ｓ两个初晶空间的界面则是 ＷｅＫＴ２面。界
面上液相和两种晶相平衡共存，Ｆ＝２。
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图６．１３９　Ｃ３Ｓ和Ｃ３Ａ的初晶空间
（ａ）Ｃ３Ｓ的初晶空间；（ｂ）Ｃ３Ａ的初晶空间

３个初晶空间的交线是界线，本系统中共有１０条界线。例如ＣａＯ、Ｃ３Ｓ和Ｃ４ＡＦ三个初晶
空间的界线是ｘＴ１ 线，这是一条共熔性质的界线，其相平衡关系为： 幑幐帯帯Ｌ ＣａＯ＋Ｃ３Ｓ＋Ｃ４ＡＦ。
与Ｃ３Ｓ有关的界线除ｘＴ１外还有４条，即ＷＴ２、Ｔ１Ｈ、Ｔ２Ｋ 和Ｔ１Ｔ２各条界线的性质及相平衡
关系如下：

ＷＴ２：转熔线Ｌ＋Ｃ２ 幑幐帯帯Ｓ Ｃ３Ｓ＋Ｃ４ＡＦ
Ｔ１Ｈ：转熔线Ｌ 幑幐帯帯＋ＣａＯ Ｃ３Ｓ＋Ｃ３Ａ
Ｔ２Ｋ：转熔线Ｌ＋Ｃ３ 幑幐帯帯Ｓ Ｃ２Ｓ＋Ｃ３Ａ
Ｔ１Ｔ２：共熔线 幑幐帯帯Ｌ Ｃ３Ｓ＋Ｃ３Ａ＋Ｃ４ＡＦ
Ｔ２Ｒ是一条共熔界线，ｚ点是Ｔ２Ｒ与相应△Ｃ２ＳＣ３ＡＣ４ＡＦ平面的交点，即ｚ点是该界线

上的温度最高点。在界线上液相与三种晶相平衡共存，Ｆ＝ｌ。

４个初晶空间（或４条界线）相交于四元无变量点。本系统共有３个四元无变量点Ｔ１、Ｔ２
及Ｒ。Ｔ１ 是ＣａＯ、Ｃ３Ｓ、Ｃ４ＡＦ及Ｃ３Ａ四个初晶空间的汇交点，它位于相应的分四面体ＣａＯ
Ｃ３ＳＣ４ＡＦＣ３Ａ的一个面（△Ｃ３ＳＣ３ＡＣ４ＡＦ）的外侧，是一个一次转熔点。冷却时Ｔ１ 点液相
回吸ＣａＯ，生成Ｃ３Ｓ，Ｃ３Ａ和Ｃ４ＡＦ，ＬＴ１ 幑幐帯帯＋ＣａＯ Ｃ３Ｓ＋Ｃ３Ａ＋Ｃ４ＡＦ；Ｔ２是一个低共熔点，因
为它位于相应分四面体Ｃ３ＳＣ２ＳＣ３ＡＣ４ＡＦ的内部，冷却时从Ｔ２ 点液相中同时析出Ｃ３Ｓ、

Ｃ２Ｓ、Ｃ３Ａ和Ｃ４ＡＦ晶体。任何配料组成点处于Ｃ３ＳＣ２ＳＣ３ＡＣ４ＡＦ分四面体中的高温熔体，
均在Ｔ２ 点结束析晶。Ｒ点也是一个低共熔点，与Ｒ点液相平衡的晶相是Ｃ２Ｓ、Ｃ４ＡＦ、Ｃ３Ａ及

Ｃ１２Ａ７。需要注意的是Ｒ点与Ｃ２Ｓ、Ｃ４ＡＦ、Ｃ１２Ａ７ 的三元低共熔点非常接近，二者几乎重合。
与这３个四元无变量点相应，整个ＣａＯＣ２ＳＣ４ＡＦＣ１２Ａ７ 四元系统可以划分为３个分四元系
统。

图６．１３７中三元无变量点Ｈ、Ｋ、ｘ、Ｗ 及四元无变量点Ｔ１、Ｔ２、Ｒ点的温度、组成和性质
列于表６．１７。
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表６．１７　ＣａＯＣ２ＳＣ１２Ａ７Ｃ４ＡＦ系统中的三元及四元无变量点

无变

量点

温　度

（℃）
相间平衡 平衡性质

化学组成（％）

ＣａＯ Ａｌ２Ｏ３ ＳｉＯ２ Ｆｅ２Ｏ３

Ｋ １４５５ 　Ｌ＋Ｃ３ 幑幐帯帯Ｓ Ｃ３Ａ＋Ｃ２Ｓ 双升点 ５８．３ ３３．０ ８．７
Ｈ １４７０ 　Ｌ 幑幐帯帯＋ＣａＯ Ｃ３Ｓ＋Ｃ３Ａ 双升点 ５９．７ ３２．８ ７．５
ｘ １３４７ 　 幑幐帯帯Ｌ Ｃ３Ｓ＋ＣａＯ＋Ｃ４ＡＦ 低共熔点 ５２．８ １６．２ ５．６ ２５．４
Ｗ １３４８ 　Ｌ＋Ｃ２ 幑幐帯帯Ｓ Ｃ３Ｓ＋Ｃ４ＡＦ 双升点 ５２．４ １６．３ ５．８ ２５．２
Ｒ １２８０ 　 幑幐帯帯Ｌ Ｃ４ＡＦ＋Ｃ２Ｓ＋Ｃ１２Ａ７＋Ｃ３Ａ 低共熔点 ５０．０ ３４．５ ５．５ １０．０
Ｔ１ １３４１ 　Ｌ 幑幐帯帯＋ＣａＯ Ｃ３Ｓ＋Ｃ３Ａ＋Ｃ４ＡＦ 一次转熔点 ５５．０ ２２．７ ５．８ １６．５
Ｔ２ １３３８ 　 幑幐帯帯Ｌ Ｃ３Ｓ＋Ｃ２Ｓ＋Ｃ３Ａ＋Ｃ４ＡＦ 低共熔点 ５４．８ ２２．７ ６．０ １６．５

（２）析晶过程
硅酸盐水泥熟料的主要矿物组成是Ｃ３Ｓ、Ｃ２Ｓ、Ｃ３Ａ和Ｃ４ＡＦ，因而配料组成应在分四面体

Ｃ３ＳＣ２ＳＣ３ＡＣ４ＡＦ内，熔体冷却的析晶终点是Ｔ２ 点（１３３８℃）。Ｔ２ 点的组成以氧化物计为

ＣａＯ５４．８％，Ａｌ２Ｏ３２２．７％，Ｆｅ２Ｏ３１６．５％，ＳｉＯ２６％；以矿物组成计为 Ｃ３Ｓ１．６％，Ｃ２Ｓ１６％，

Ｃ３Ａ３２．３％，Ｃ４ＡＦ５０．１％，Ｔ２点的铝氧率Ｐ＝Ａｌ２Ｏ３Ｆｅ２Ｏ３＝１．３８
。硅酸盐水泥熟料的铝氧率一般

控制在０．９～１．７之间，配料有低铁配料和高铁配料之分，当铝氧率Ｐ＞１．３８时称低铁配料，Ｐ
＜１．３８时称高铁配料。下面分别讨论这两种配料的析晶过程。

① 铝氧率Ｐ＞１．３８的配料
由于配料中铁含量低，配料点在Ｃ３ＳＣ２ＳＴ２ 平面以下，接近ＣａＯＣ２ＳＣ１２Ａ７ 底面，如图

６．１３７中的Ｍ 点。Ｍ 点位于分四面体Ｃ３ＳＣ２ＳＣ３ＡＣ４ＡＦ中，并且位于ＣａＯ的初晶空间内，
冷却时首先从液相中析出ＣａＯ晶体，然后液相组成沿ＣａＯＭ 线向背离ＣａＯ的方向变化。当
液相到达ＣａＯＣ３Ｓ界面上的Ｑ点后，沿ＣａＯＣ３Ｓ线与Ｍ 决定的平面和界面的交线ＱＶ 移动
（见图６．１３７和图６．１３９），在界面上液相进行的是转熔过程Ｌ 幑幐帯帯＋ＣａＯ Ｃ３Ｓ，相应的固相组
成点离开ＣａＯ的组成点，沿ＣａＯＣ３Ｓ连线向Ｃ３Ｓ点移动。当液相在界面上到达Ｖ 点时，固相
组成到达Ｃ３Ｓ点，说明ＣａＯ已被回吸完了，系统中只剩下液相和Ｃ３Ｓ两相，这时液相离开三相
平衡共存的界面进入Ｃ３Ｓ的初晶空间，出现了四元系统中的穿相区现象。液相穿过Ｃ３Ｓ的初
晶空间后与Ｃ３ＳＣ２Ｓ界面相交于Ｏ点，然后沿Ｃ３ＳＣ２Ｓ线与Ｍ 点决定的平面和界面的交线

Ｏｆ变化，这时从液相中同时析出Ｃ３Ｓ和Ｃ２Ｓ两种晶相，即 幑幐帯帯Ｌ Ｃ３Ｓ＋Ｃ２Ｓ，相应的固相组成
离开Ｃ３Ｓ的组成点，沿Ｃ３ＳＣ２Ｓ连线向Ｃ２Ｓ点移动。根据杠杆规则可知，当液相到达ｆ点时，
固相在Ｃ３ＳＣ２Ｓ边上到达ｇ点。液相到达界线Ｔ２Ｋ 后，沿界线变化，在界线上进行Ｌ＋Ｃ３
幑幐帯帯

Ｓ
Ｃ２Ｓ＋Ｃ３Ａ的转熔过程，相应的固相离开Ｃ３ＳＣ２Ｓ边进入△Ｃ３ＳＣ２ＳＣ３Ａ内。当液相到

达Ｔ２ 点时，固相组成在△Ｃ３ＳＣ２ＳＣ３Ａ 内到达ｑ点。在Ｔ２ 点液相进行四元低共熔过程

幑幐帯帯Ｌ Ｃ３Ｓ＋Ｃ２Ｓ＋Ｃ３Ａ＋Ｃ４ＡＦ，固相组成点则进入四面体内向 Ｍ 点变化。当固相组成点到
达Ｍ 点时，液相在Ｔ２ 点消失，析晶过程结束，最终产物为Ｃ３Ｓ、Ｃ２Ｓ、Ｃ３Ａ和Ｃ４ＡＦ四种晶相。
上述析晶过程可用下式表示：

液相：Ｍ
→Ｌ ＣａＯ

Ｆ →
＝３

Ｑ
Ｌ →＋ＣａＯ Ｃ３Ｓ

Ｆ＝２（ＣａＯ消失→）Ｖ
→Ｌ Ｃ３Ｓ

Ｆ →
＝３

Ｏ
→Ｌ Ｃ３Ｓ＋Ｃ２Ｓ

Ｆ →
＝２ ｆ

Ｌ＋Ｃ３ →Ｓ Ｃ２Ｓ＋Ｃ３Ａ

Ｆ →
＝１

　　　Ｔ２
→Ｌ Ｃ３Ｓ＋Ｃ２Ｓ＋Ｃ３Ａ＋Ｃ４ＡＦ

Ｆ＝０，Ｌ（ ）消失
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固相：ＣａＯ →
ＣａＯ

ＣａＯ
Ｃ３

→
Ｓ＋ＣａＯ

Ｃ３Ｓ
Ｃ３
→
Ｓ
Ｃ３Ｓ

Ｃ３Ｓ＋Ｃ２
→

Ｓ
ｇ

Ｃ３Ｓ＋Ｃ２Ｓ＋Ｃ３
→

Ａ

　　　ｑ
Ｃ３Ｓ＋Ｃ２Ｓ＋Ｃ３Ａ＋Ｃ４

→
ＡＦ

Ｍ
② 铝氧率Ｐ＜１．３８的配料
由于配料中铁含量较高，配料点位于Ｃ３ＳＣ２ＳＴ２平面上方，如图６．１３７中的Ｎ 点。Ｎ 点

同样位于ＣａＯ的初晶空间，开始时的析晶路程与Ｍ 点相似。当在ＣａＯＣ２Ｓ界面上ＣａＯ被回
吸完，液相穿过Ｃ２Ｓ的初晶空间与Ｃ３ＳＣ２Ｓ界面相交后，由于液相组成点位于界面上部，因此
继续冷却时，液相沿界面移动到达界线ＷＴ２。在ＷＴ２ 界线上，液相回吸Ｃ２Ｓ，析出Ｃ３Ｓ和

Ｃ４ＡＦ，即Ｌ＋Ｃ２ 幑幐帯帯Ｓ Ｃ３Ｓ＋Ｃ４ＡＦ。然后液相沿ＷＴ２ 线到达Ｔ２ 点，在Ｔ２ 点上结晶结束，产
物仍是Ｃ３Ｓ、Ｃ２Ｓ、Ｃ３Ａ和Ｃ４ＡＦ四种晶相。

（３）相图在水泥生产中的应用

① 硅酸盐水泥配料范围的选择
根据ＣａＯＣ２ＳＣ１２Ａ７Ｃ４ＡＦ四元系统相图可以更切合实际地选择硅酸盐水泥的配料范

围。该四元系统可以分为２个分四面体，很明显若酸料点选在分四面体ＣａＯＣ３ＳＣ３ＡＣ４ＡＦ
内，最后的产物中将有游离的ＣａＯ，这是硅酸盐水泥中不希望有的；若配料点选在分四面体

Ｃ３ＡＣ２ＳＣ１２Ａ７Ｃ４ＡＦ内，便会缺少硅酸盐水泥中的重要矿物组成Ｃ３Ｓ；所以配料点必须选在
分四面体Ｃ３ＳＣ２ＳＣ３ＡＣ４ＡＦ内。而熟料中４种矿物含量的比例要依据配料点在四面体中的
位置而定，为了在熟料中获得较多的 Ｃ３Ｓ和 Ｃ２Ｓ，大部分水泥熟料的配料点都选在靠近

Ｃ３ＳＣ２Ｓ连线且稍离开底面副三角形△Ｃ３ＳＣ２ＳＣ３Ａ的小空间范围内。

② 烧成过程中液相形成的温度和液相量对水泥的质量影响很大
通过前面的学习已经知道，如果采用ＣａＯ、ＳｉＯ２ 两组元配料，出现液相的温度是２０５０℃。

如果是ＣａＯ、Ａｌ２Ｏ３、ＳｉＯ２三组元配料出现液相的温度是１４５５℃，在四元系统中由于配料组成
在分四面体Ｃ３ＳＣ２ＳＣ３ＡＣ４ＡＦ内，平衡加热时，出现液相的温度是１３３８℃（Ｔ２ 点的温度）。
在此温度下，Ｃ３Ｓ、Ｃ２Ｓ、Ｃ３Ａ、Ｃ４ＡＦ四种晶相共熔形成组成为Ｔ２的液相，当四种晶相中的某一
种完全熔融时，液相组成将离开Ｔ２点，这时的液相量是系统在１３３８℃时的最大液相量。从理
论上说，这个液相量可以通过杠杆规则求出，但实际上求Ｔ２ 点的液相量一般使用下列计算公
式：

当Ｐ＞１．３８时

Ｌ％ ＝６．１Ｙ （６．２７）

　　当Ｐ＜１．３８时

Ｌ％ ＝８．２Ｘ－５．２２Ｙ （６．２８）
式中　Ｘ———配料中Ａｌ２Ｏ３的百分含量；

　Ｙ———配料中Ｆｅ２Ｏ３的百分含量。
如同在ＣａＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２三元系统中曾讨论过的，实际生产的加热过程一般是非平衡的。

由于Ｃ３Ｓ生成困难，在加热过程中通过固相反应首先生成的是Ｃ１２Ａ７、Ｃ３Ａ、Ｃ４ＡＦ和Ｃ２Ｓ。因
此，系统开始出现液相的温度不是平衡加热的Ｔ２ 点温度，而是与上述４种矿物平衡的低共熔
点Ｋ 的温度１２８０℃。实际上，由于配料中还有其他微量氧化物组元，出现液相的温度比

１２８０℃更低。液相在较低的温度下形成，将促进Ｃ３Ｓ的生成。

③ 冷却
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由熔体Ｍ 和Ｎ 的冷却析晶过程可以看出，由于Ｍ 和Ｎ 的铝氧率不同，两个熔体在冷却
结晶过程中液相组成点的变化路线是不同的，最后得到的产物晶种虽相同，但数量不同。在实
际生产中，为了保证熟料质量，对不同铝氧率的配料应当选择不同的冷却制度。例如铝氧率Ｐ
大于１．３８的配料，其熔体冷却经过ＫＴ２ 界线时液相要回吸Ｃ３Ｓ，析出Ｃ２Ｓ和Ｃ３Ａ。因此，当
熟料在烧成带内缓慢降温，使冷却过程接近平衡状态时，将有部分Ｃ３Ｓ被回吸，这对冰泥质量
是不利的。所以对Ｐ大于１．３８的配料，在烧成带的冷却过程中应采取急冷的办法。铝氧率

Ｐ小于１．３８的配料，其熔体冷却析晶过程要经过ＷＴ２ 界线，在该界线上液相回吸Ｃ２Ｓ，析出

Ｃ３Ｓ和Ｃ４ＡＦ，因此，熟料冷却速度愈慢，愈接近平衡态，Ｃ２Ｓ被回吸得愈充分。熟料中Ｃ３Ｓ的
含量便会增加，这对水泥的质量有利。所以对Ｐ小于１．３８的配料，在烧成带的冷却中，降温
速度应适当减慢。

④ 石灰极限面
石灰极限面是用来限制四元系统中硅酸盐水泥配料中的石灰含量的。理论上的石灰极限

面是Ｃ３ＳＣ３ＡＣ４ＡＦ平面。因为只要过程能平衡进行，在四面体Ｃ３ＳＣ２ＳＣ３ＡＣ４ＡＦ内的配
料最后是不会有游离石灰生成的。但实际生产过程并非平衡过程，冷却时常常发生独立析晶。
如果配料组成点在四面体Ｃ３ＳＣ２ＳＣ３ＡＣ４ＡＦ内，但在△Ｃ３ＳＨＣ４ＡＦ平面的外侧ＣａＯ初晶
空间中，液相组成点在界面或界线上可能发生的回吸反应是Ｌ 幑幐帯帯＋ＣａＯ Ｃ３Ｓ或Ｌ
幑幐帯帯

＋ＣａＯ
Ｃ３Ｓ＋Ｃ３Ａ，假如这时发生独立析晶，ＣａＯ便不能充分溶于液相而残留在熟料中成为游离

ＣａＯ。所以为了避免熟料中的游离ＣａＯ，实际的石灰极限面应选在△Ｃ３ＳＨＣ４ＡＦ平面上。
其方程为：

ＣａＯｍａｘ ＝２．８０ＳｉＯ２＋１．１８Ａｌ２Ｏ３＋０．６５Ｆｅ２Ｏ３ （６．２９）

　　所以配料中并不是ＣａＯ越多越好，应综合考虑各方面的因素。

６．６．５．２　ＣａＯＭｇＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２系统相图
图６．１４０示出在ＣａＯＭｇＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２系统内相的情况。图中以“十”字表示出一系列固

溶体的形成区间。在四元系统的内部形成镁黄长石（即镁方柱石）Ｃ２ＭＳ２ 及铝黄长石（即铝方
柱石）Ｃ２ＡＳ的连续固溶体，即黄长石。这类固溶体经常是高炉矿渣、化铁炉渣和冶金矿渣的
组成部分。图中还示出了两个新化合物，组成近似等于Ｃ２５Ａ１７Ｍ６和Ｃ７Ａ５Ｍ。

ＣａＯＭｇＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２系统不仅对于岩石学，而且对于硅酸盐工艺（耐火材料、水泥、矿
渣）也有重大意义，因而这个四元系统已经被广泛地研究过。这个系统的高硅氧部分对于岩石
学是重要的，而高铝氧部分对于耐火材料，包括用高铝水泥制造的耐火混凝土来说是重要的。
至于高ＣａＯ部分对于硅酸盐水泥生产和高炉矿渣则是重要的。

曾有报道此系统有一个四元化合物Ｃ６Ａ４ＭＳ，认为它与斜方Ｃ５Ａ３ 是类质同相的。后来
的工作指出这个相或许应该被认为是Ｃ７Ａ５Ｍ 和Ｃ２ＡＳ的固溶体。还有的工作提出这个物质
是一个确定的化合物，虽然组成很可能不是Ｃ６Ａ４ＭＳ。对于四元系统的这个部分还需要作进
一步的工作。

对于本系统中相关系的变化，研究得最多的是将第４个组元含量固定时的假三元截面的
情况。图６．１４１表示 ＭｇＯ含量为５％时的截面，图中包括了Ｃ６Ａ４ＭＳ的初晶区。与ＣａＯ
Ａｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统相图相比较，可以看出Ｃ３Ｓ、Ｃ２Ｓ和Ｃ３Ａ初晶区所占有的范围与没有 ＭｇＯ的
情况下变化不大。经研究确定了液相和Ｃ３Ｓ、Ｃ２Ｓ、Ｃ３Ａ和 ＭｇＯ平衡共存的无变量点。温度
为１３８０℃，液相中含５．５％的 ＭｇＯ（ＳｉＯ２７．５％、Ａｌ２Ｏ３３４．０％、ＣａＯ５３．０％）。这个结果对水
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图６．１４０　ＣａＯＭｇＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统相图

图６．１４１　ＣａＯＭｇＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统中 ＭｇＯ含量为５％的截面

泥生产是有意义的，因为它规定了在原料中可以允许的 ＭｇＯ含量的近似上限值。假如液相
中 ＭｇＯ过饱和，则将以较大的方镁石晶体结晶析出。为了避免液相中的 ＭｇＯ达到饱和，若
在熟料烧成温度时出现的液相量以３０％计算，则熟料中的 ＭｇＯ含量必须不超过１．５％～
２．０％。如果将含少于（１．５～２．０）％ＭｇＯ的熟料急冷，ＭｇＯ将被保存在玻璃相中，或者多半
是以水化速度相对较快的小晶体结晶析出。
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本章小结

相图是处于平衡状态下系统的组分、物相和外界条件相互关系的几何描述。通过相图可
以了解某一组成的系统在指定条件下达到平衡时，系统中存在的相的数目、各相的形态、组成
及其相对含量。

分析单元系统相图时，应该搞清楚不同晶型之间的平衡关系及转变规律，并会运用相图分
析、指导实际生产过程出现的各种问题。

二元以上的相图为多元相图，多元系统相图之间的几何要素有着必然的内在联系。例如，
由二元相图过渡到三元相图时，二元系统的液相线变成三元系统的液相面，二元系统的固相线
变成三元系统的固相面，相应的二元系统的液相区、液固相平衡共存区、固相区等变成三元系
统的液相空间、液固相平衡共存空间及固相空间。

三元系统相图知识是多元系统相图理论的基础，因为三元以上的多元相图有许多可以等
价为三元系统相图来分析。

分析实际三元系统相图时涉及以下主要问题：判断化合物的性质、划分副三角形、判断界
线温度变化方向及界线性质、确定三元无变量点的性质、分析冷却析晶过程或加热熔融过程以
及冷却加热过程相组成的计算。

相平衡虽然描述的是热力学平衡条件下的变化规律，但对非平衡状态下的实际生产过程
有着非常重要的参考价值和指导意义。

思考题与习题

６．１　解释下列基本概念：

相　组元数　独立组元数　自由度　相图　相平衡　凝聚系统　可逆多晶转变　不可逆多晶转变　一

级变体之间的转变　二级变体之间的转变

６．２　什么是吉布斯相律？它有什么实际意义？

６．３　固体硫有两种晶型，即单斜硫、斜方硫，因此，硫系统可能有四个相，如果某人实验得到这四个相平

衡共存，试判断这个实验有无问题？

图６．１４２

６．４　图６．１４２是具有多晶转变的某物质的相图，其中ＤＥＦ线

是熔体的蒸发曲线。ＫＥ是晶型Ⅰ的升华曲线；ＧＦ是晶型Ⅱ的升

华曲线；ＪＧ是晶型Ⅲ的升华曲线，回答下列问题：

（１）在图中标明各相的相区，并把图中各无变点的平衡特征用

式子表示出来。

（２）系统中哪种晶型为稳定相？哪种晶型为介稳相？

（３）各晶型之间的转变是单向转变还是双向转变？

６．５　在ＳｉＯ２ 系统相图中，找出两个可逆多晶转变和两个不可

逆多晶转变的例子。

６．６　根据Ａｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统相图说明：

（１）铝硅质耐火材料，硅砖（含 ＳｉＯ２＞９８％）、粘土砖 （含

Ａｌ２Ｏ３３５％～５０％）、高铝砖（含 Ａｌ２Ｏ３６０％～９０％）、刚玉砖（含

Ａｌ２Ｏ３＞９０％）内，各有哪些主要的晶相。

（２）为了保持较高的耐火度，在生产硅砖时应注意什么？

（３）若耐火材料出现４０％液相便软化不能使用，试计算含４０ｍｏｌ％ Ａｌ２Ｏ３ 的粘土砖的最高使用温度。
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６．７　在ＣａＯＳｉＯ２ 系统与 Ａｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统中ＳｉＯ２ 的液相线都很陡，为什么在硅砖中可掺入约２％的

ＣａＯ作矿化剂而不会降低硅砖的耐火度，但在硅砖中却要严格防止原料中混入 Ａｌ２Ｏ３，否则会使硅砖耐火度

大大下降？

６．８　加热粘土矿物高岭石（Ａｌ２Ｏ３·２ＳｉＯ２·２Ｈ２Ｏ）至６００℃时，高岭石分解为水蒸气和 Ａｌ２Ｏ３·２ＳｉＯ２，

继续加热到１５９５℃时会发生什么变化？在这温度下长时间保温达到平衡，系统的相组成如何？当系统生成

４０％液相时，应达到什么温度？在什么温度下该粘土完全熔融？

６．９　分析含碳量０．２ｗｔ％、０．６ｗｔ％、１．０ｗｔ％的ＦｅＣ合金从液态平衡冷却至室温的转变过程，用冷却曲

线和组织示意图说明各阶段的组织，并分别计算室温下的相组成物和组织组成物的相对含量。

６．１０　分析含碳量３．５ｗｔ％、４．５ｗｔ％的ＦｅＣ合金从液态平衡冷却至室温的结晶过程，画出冷却曲线和

组织变化示意图，并分别计算室温下的相组成物和组织组成物的相对含量。

６．１１　计算含碳量３ｗｔ％的ＦｅＣ合金室温下莱氏体的相对含量，组织中珠光体的相对含量，组织中共析

渗碳体的相对含量。

６．１２　利用ＦｅＦｅ３Ｃ相图说明ＦｅＣ合金的成分、组织和性能之间的关系。

６．１３　ＦｅＦｅ３Ｃ合金中的一次渗碳体、二次渗碳体、三次渗碳体、共晶渗碳体、共析渗碳体的主要区别是

什么？根据ＦｅＦｅ３Ｃ相图计算二次渗碳体及三次渗碳体的最大百分含量。

６．１４　莱氏体与低温莱氏体（变态莱氏体）的主要区别是什么？低温莱氏体的共晶渗碳体和共析渗碳体

的含量各为多少？

６．１５　ＦｅＣ相图和ＦｅＦｅ３Ｃ相图的主要区别是什么？分析说明灰口铸铁的石墨化过程。

６．１６　钢、白口铸铁、灰口铸铁三者的成分组织和性能有什么不同？

６．１７　图６．１４３是最简单的三元系统投影图，图中等温线从高温到低温的次序是ｔ６＞ｔ５＞ｔ４＞ｔ３＞ｔ２＞
ｔ１，根据此投影图回答：

图６．１４３
（１）三个组分Ａ、Ｂ、Ｃ熔点的高低次序是怎样排列的。
（２）各液相面下降的陡势如何？哪一个最陡？哪一个最平坦？
（３）指出组成为６５％Ａ、１５％Ｂ、２０％Ｃ的系统的相组成点，此系统在什么温度下开始结晶？结晶过程怎

样？（表明液、固相组成点的变化及结晶过程各阶段中发生的变化过程。）
（４）计算第一次析晶过程析出晶相的百分数是多少？第二次析晶过程结束时，系统的相组成如何？结晶

结束时系统的相组成又如何？

６．１８　图６．１４４为生成２个一致熔融二元化合物的三元系统，据图回答下列问题：
（１）可将其划分为几个简单的三元系统？
（２）标出图中各边界及相区界线上温度下降方向。
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（３）判断各无变量点的性质，并将它们的平衡特征式子表示出来。

图６．１４４ 图６．１４５
６．１９　图６．１４５是生成一致熔融二元化合物（ＢＣ）的三元系统投影图。设有组成为Ａ３５％、Ｂ３５％、Ｃ３０％

的熔体，试确定其在图中的位置。冷却时该熔体在何温度下开始析出晶体？

图６．１４６

６．２０　根据图６．１４６回答下列问题：

（１）说明化合物Ｓ１、Ｓ２ 的性质；

（２）在图中划分分三元系统及用箭头指示出各界线

的温度下降方向及性质；

（３）指出各无变点的性质并写出各点的平衡关系；

（４）写出１、３组成的熔体的冷却结晶过程（表明液、固

相组成点的变化及结晶过程各阶段系统中发生的变化过

程），并总结判断结晶产物和结晶过程结束点的规律；

（５）计算熔体１结晶结束时各相百分含量，若在第三

次结晶过程开始前将其急冷却（这时液相凝固成为玻璃

相），各相的百分含量又如何？（用线段表示即可）

（６）加热组成２的三元混合物将于哪一点温度开始出

现液相？在该温度下生成的最大液相量是多少？在什么温

度下完全熔融？写出它的加热过程。

６．２１　根据图６．１４７回答下列问题：

（１）说明化合物Ｓ的熔融性质，并分析相图中各界线上温度变化的方向以及界线和无变量点的性质；

（２）组成点为１、２、３及４各熔体的冷却结晶过程；

（３）分别将组成为５和组成为６的物系，在平衡的条件下加热到完全熔融，说明其固液相组成的变化途

径。

６．２２　根据图６．１４８回答下列问题：

（１）用箭头标出各界线的温度下降方向及性质；

（２）指出各无变量点的性质，并写出其平衡关系；

（３）写出熔体Ｍ 的结晶过程，说明液相离开Ｒ点的原因；

（４）画出ＡＢ、ＢＣ二元系统相图。

６．２３　比较各种三元无变量点（低共熔点，双升点，双降点，过渡点和多晶转变点）的特点。写出它们的相

平衡关系。

６．２４　对本教材中的 ＭｇＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统和Ｋ２ＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统相图划分副三角形。

６．２５　参看ＣａＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统相图，回答下列问题：

（１）组成为６６％ＣａＯ、２６％ＳｉＯ２、８％Ａｌ２Ｏ３，即书中３点的水泥配料将于什么温度开始出现液相？这时生
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图６．１４７ 图６．１４８
成的最大液相量是多少（根据详６图ＣａＯＣ２ＳＣ１２Ａ４ 部分系统计算）。

（２）为了得到较高的Ｃ３Ｓ含量，题（１）组成的水泥烧成后急冷好，还是缓冷让其充分结晶好？

（３）欲得到题（１）组成的水泥，若只用高岭土和石灰石（Ａｌ２Ｏ３·２ＳｉＯ２·２Ｈ２Ｏ和ＣａＣＯ３）配料，能否得到

该水泥的组成点？为什么？若不能，需要加入何种原料？并计算出所需各种原料的百分含量。

６．２６　根据Ｎａ２ＯＣａＯＳｉＯ２ 系统相图回答：

（１）组成为１３％Ｎａ２Ｏ，１３％ＣａＯ，７４％ＳｉＯ２ 玻璃配合料将于什么温度熔化？在什么温度完全熔融？

（２）上面组成的玻璃，当加热到１０５０℃、１０００℃、９００℃、８００℃时，可能会析出什么晶体？

（３）ＮＣ３Ｓ６ 晶体加热时是否会不一致熔化？分解出什么晶体，熔化温度如何？

６．２７　在陶瓷生产中一般出现３５％液相就足以使瓷坯玻化，而当液相达到４５％时，将使瓷坯变形，成为

过烧。根据教材中的相图 ＭｇＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统具体计算含１０％偏高岭石、９０％偏滑石的配料的烧成温度

范围。

６．２８　计算含５０％高岭石，３０％长石，２０％石英的一个瓷器配方在１２５０℃烧成达到平衡时的相组成及各

相的相对量。

６．２９　根据教材中的相图Ｋ２ＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统，如果要使瓷器中仅含有４０％莫来石晶相及６０％的玻璃

相，原料中应含Ｋ２Ｏ多少？若仅从长石中获得，Ｋ２Ｏ原料中长石的配比应是多少？

６．３０　高铝水泥的配料通常选择在ＣＡ相区范围内，生产时常烧至熔融后冷却制得，高铝水泥主要矿物

为ＣＡ，而Ｃ２ＡＳ没有水硬性，因此希望水泥中不含Ｃ２ＡＳ。这样在ＣＡ相区内应取什么范围的配料才好，为什

么（注意生产时不可能完全平衡，可能会出现独立结晶过程）？

·１７３·思考题与习题
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７　基本动力学过程———
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扩散

本章提要

扩散是物质内质点运动的基本方式，当温度高于绝对零度时，任何物系内的质点都在
做热运动。当物质内有梯度（化学位、浓度、应力梯度等）存在时，由于热运动而触发（导
致）的质点定向迁移即所谓的扩散。因此，扩散是一种传质过程，宏观上表现出物质的定
向迁移。在气体和液体中，物质的传递方式除扩散外还可以通过对流等方式进行；在固体
中，扩散往往是物质传递的惟一方式。扩散的本质是质点的无规则运动。晶体中缺陷的
产生与复合就是一种宏观上无质点定向迁移的无序扩散。在日常生活和科学实验中遇到
的大气污染、液体渗漏、半导体掺杂等现象，就是有梯度存在情况下，气体在气体介质、液
体在固体介质中以及气体（或固体）在固体介质中的定向迁移即扩散过程。由此可见，扩
散现象是普遍存在的。

固体中发生的许多变化过程都与扩散密切有关。例如，金属的真空熔炼，金属高温下
的蠕变以及金属的腐蚀、氧化等过程，无机非金属材料的制备与强化，高分子材料的加工
与改性等都是通过原子的扩散进行的，并受到扩散过程的控制。通过扩散的研究可以对
上述过程进行定量或半定量的计算以及理论分析。此外，材料的高温动力学过程———相
变、固相反应、烧结等进行的速度与进程亦取决于扩散进行的快慢，并且，材料的很多性
质，如导热性、导电性等亦直接取决于电子等微观粒子或载流子在外场———温度场或电场
作用下的迁移行为。因此，研究扩散现象及扩散动力学规律，不仅可以从理论上了解和分
析固体的结构、原子的结合状态以及固态相变的机理，而且可以对材料制备、加工及应用
中的许多动力学过程进行有效控制，具有重要的理论及实际意义。

本章主要介绍固态扩散的宏观规律及其动力学、扩散的微观机制及扩散系数，通过宏
观微观宏观的渐进循环，认识扩散现象及本质，总结出影响扩散的微观、宏观因素，内
在、外在因素，最终达到对基本动力学过程———扩散的控制与有效利用。

７．１　扩散动力学方程———菲克定律

７．１．１　菲克第一定律

７．１．１．１　菲克第一定律宏观表达式

１８５８年，菲克（Ｆｉｃｋ）参照傅里叶（Ｆｏｕｒｉｅｒ）于１８２２年建立的导热方程，得出描述物质从高
浓度区向低浓度区迁移的定量公式。

假设有一单相固溶体，横截面积为Ａ，浓度Ｃ不均匀，如图７．１所示，在Δｔ时间内，沿ｘ轴



图７．１　扩散过程中溶质原子的分布

方向通过ｘ处截面所迁移的物质的量Δｍ 与处ｘ 的

浓度梯度ΔＣ
Δｘ
成正比：

Δｍ∝ΔＣΔｘＡΔｔ

即

ｄｍ
Ａｄｔ＝－Ｄ

Ｃ
（ ）ｘ

　　根据上式引入扩散通量概念，则有：

Ｊ＝－ＤＣｘ
（７．１）

式（７．１）即菲克第一定律。式中Ｊ称为扩散通量，它是单位时间内通过垂直于ｘ轴的单位面

积的原子数量，常用单位是ｍｏｌ／（ｃｍ２·ｓ）；Ｃｘ
是同一时刻沿ｘ 轴的浓度梯度；Ｄ 是比例系数，

称为扩散系数，它表示单位浓度梯度下的扩散通量，单位为ｃｍ２／ｓ或ｍ２／ｓ；负号表示扩散方向
与浓度梯度方向相反，见图７．２。

图７．２　溶质原子流动的方向与

浓度降低的方向相一致

图７．３　一维扩散的微观模型

　　

７．１．１．２　菲克第一定律微观表达式
一维扩散的微观模型如图７．３所示，设任选的参考平面１、平面２上扩散原子面密度分别

为ｎ１ 和ｎ２，若ｎ１＝ｎ２，则无净扩散流。由于晶体中的质点始终处于不停的振动状态，当振幅大
到一定程度时，就会从一个相对平衡位置跃迁到另一个相对平衡位置。假定原子在平衡位置
的振动周期为τ，则一个原子单位时间内离开相对平衡位置跃迁次数的平均值，即跃迁频率Γ为

Γ＝ １τ
（７．２）

　　根据统计规律，质点向各个方向跃迁的几率是相等的，那么，在三维直角坐标系中，向任一

坐标轴方向跃迁的几率为１
３Γ
。由于每个坐标轴有正、负两个方向，所以向给定坐标轴正向跃

迁的几率是１
６Γ
。设由平面１向平面２跃迁的原子通量为Ｊ１２，由平面２向平面１跃迁的原子

通量为Ｊ２１

Ｊ１２＝ １６ｎ１Γ
（７．３）

·３７３·７．１　扩散动力学方程———菲克定律



Ｊ２１＝ １６ｎ２Γ
（７．４）

　　注意到正、反两个方向，则通过平面１沿ｘ方向的扩散通量为

Ｊ１＝Ｊ１２－Ｊ２１＝ １６Γ
（ｎ１－ｎ２） （７．５）

　　而浓度可表示为

Ｃ＝１
·ｎ
１·δ＝

ｎ
δ

（７．６）

　　式（７．６）中的１表示取代单位面积计算，δ表示沿扩散方向的跃迁距离（见图７．３），则由式
（７．５）、式（７．６）得

Ｊ１ ＝ １６Γ
（Ｃ１－Ｃ２）δ＝－１６Γ

（Ｃ２－Ｃ１）δ＝－１６Γδ
２ｄＣ
ｄｘ＝－Ｄ

ｄＣ
ｄｘ

（７．７）

　　式（７．７）即菲克第一定律的微观表达式，其中

Ｄ＝ １６Γδ
２ （７．８）

　　式（７．８）反映了扩散系数与晶体结构微观参量之间的关系，是扩散系数的微观表达式。三
维情况下，对于各向同性材料（Ｄ相同），则

Ｊ＝Ｊｘ＋Ｊｙ＋Ｊｚ ＝－ＤｉＣｘ＋ｊ
Ｃ
ｘ＋

ｋＣ
（ ）ｘ ＝－Ｄ

Δ

·Ｃ （７．９）

式中　
Δ

＝ｉｘ＋ｊ

ｘ＋ｋ


ｘ
为梯度算符。

对于各向异性材料，扩散系数Ｄ为二阶张量，这时，

Ｊｘ
Ｊｙ
Ｊ

烄

烆

烌

烎ｚ
＝

Ｄ１１Ｄ１２Ｄ１３
Ｄ２１Ｄ２２Ｄ２３
Ｄ３１Ｄ３２Ｄ

烄

烆

烌

烎３３

－Ｃｘ

－Ｃｘ

－Ｃ

烄

烆

烌

烎ｘ

（７．１０）

　　对于菲克第一定律，有以下三点值得注意：
（１）式（７．１）是唯象的关系式，其中并不涉及扩散系统内部原子运动的微观过程。
（２）扩散系数反映了扩散系统的特性，并不仅仅取决于某一种组元的特性。
（３）式（７．１）不仅适用于扩散系统的任何位置，而且适用于扩散过程的任一时刻。其中，

Ｊ、Ｄ、Ｃｘ
可以是常量，也可以是变量，即式（７．１）既可适用于稳态扩散，也可适用于非稳态扩

散。稳态扩散的特征是空间任意一点的浓度不随时间变化，扩散通量不随位置变化，即Ｃ



ｔ

＝０，Ｊｘ＝０
。非稳态扩散的特征是空间任意一点的浓度随时间变化，扩散通量随位置变化，


即

Ｃ
ｔ≠０

，Ｊ
ｘ≠０


。在特殊的情况下，当Ｃ

ｘ＝０
时，Ｊ＝０这表明在均匀体系中，尽管原子迁移的微

观过程仍在进行，但通过指定截面的正、反向通量相等，所以没有原子的净通量。

·４７３· ７　基本动力学过程———扩散



７．１．２　菲克第二定律

当扩散处于非稳态，即各点的浓度随时间而改变时，利用式（７．１）不容易求出Ｃ（ｘ，ｔ）。但
通常的扩散过程大都是非稳态扩散，为便于求出Ｃ（ｘ，ｔ），菲克从物质的平衡关系着手，建立了
第二个微分方程式。

７．１．２．１　一维扩散
如图７．４所示，在扩散方向上取体积元ＡΔｘ，Ｊｘ 和Ｊｘ＋Δｘ分别表示流入体积元及流出体积

图７．４　扩散流通过微

小体积的情况

元的扩散通量，则在Δｔ时间内，体积元中扩散物质的积累量为

Δｍ＝ （ＪｘＡ－Ｊｘ＋ΔｘＡ）Δｔ
则有

Δｍ
ΔｘＡΔｔ＝

Ｊｘ－Ｊｘ＋Δｘ
Δｘ

　　当Δｘ、Δｔ＞０时，有Ｃｔ＝－
Ｊ
ｘ

将式（７．１）代入上式得

Ｃ
ｔ＝


ｘ
ＤＣ
（ ）ｘ （７．１１）

　　如果扩散系数Ｄ与浓度无关，则式（７．１１）可写成

Ｃ
ｔ＝

Ｄ
２Ｃ
ｘ２

（７．１２）

　　一般称式（７．１１）、式（７．１２）为菲克第二定律。

７．１．２．２　三维扩散
对于三维的空间扩散，针对具体问题可选择方便的坐标系，根据采用的坐标系不同，菲克

第二定律有下述几种不同的形式。
（１）直角坐标系中

Ｃ
ｔ＝


ｘ
ＤＣ
（ ）ｘ ＋ｙ ＤＣ（ ）ｙ ＋ｚ

ＤＣ
（ ）ｚ （７．１３）

　　当扩散系数与浓度无关，即与空间位置无关时，

Ｃ
ｔ＝

Ｄ 
２Ｃ
ｘ２＋

２Ｃ
ｙ２

＋
２Ｃ
ｚ（ ）２ （７．１４）

　　或简记为：

Ｃ
ｔ＝

Ｄ

Δ

２Ｃ （７．１５）

式中　

Δ

２＝
２

ｘ２
＋

２

ｙ２
＋

２

ｚ２
为Ｌａｐｌａｃｅ算符。

（２）柱坐标系中

通过坐标变换
ｘ＝ｒｃｏｓθ
ｙ＝ｒｓｉｎ｛ θ

，体积元各边为ｄｒ、ｒｄθ、ｄｚ，则有：

Ｃ
ｔ＝

１
ｒ

ｒ
ｒＤＣ
（ ）ｒ ＋θ ＤｒＣ（ ）θ ＋ｚｒＤＣ（ ）｛ ｝ｚ

（７．１６）

对柱对称扩散，且Ｄ与浓度无关时有

·５７３·７．１　扩散动力学方程———菲克定律



Ｃ
ｔ＝

Ｄ
ｒ

ｒ
ｒＣ
（ ）［ ］ｒ

（７．１７）

　　（３）球坐标系中

通过坐标变换

ｘ＝ｒｓｉｎθｃｏｓφ
ｙ＝ｒｓｉｎθｓｉｎφ
ｚ＝ｒｃｏｓ
烅
烄

烆 θ

，体积元各边为ｄｒ、ｒｄθ、ｒｓｉｎθｄφ，则有：

Ｃ
ｔ＝

１
ｒ２

ｒ
ｒ２ＤＣ

（ ）ｒ ＋ １
ｓｉｎθ


θ
ＤｓｉｎθＣ（ ）θ ＋ θ

ｓｉｎ２θ
２Ｃ
φ｛ ｝２ （７．１８）

　　对球对称扩散，且与浓度无关时有：

Ｃ
ｔ＝

Ｄ
ｒ２

ｒ
ｒ２Ｃ
（ ）ｒ （７．１９）

图７．５　菲克第一、第二定律的关系

　　从形式上看，菲克第二定律表示，在扩散过程中
某点浓度随时间的变化率与浓度分布曲线在该点的

二阶导数成正比。如图７．５所示，若曲线在该点的

二阶导数
２Ｃ
ｘ２
大于０，即曲线为凹形，则该点的浓度

会随时间的增加而增加，即Ｃ
ｔ＞０

；若曲线在该点的

二阶导数
２Ｃ
ｘ２
小于０，即曲线为凸形，则该点的浓度

会随时间的增加而降低，即Ｃ
ｔ＜０

。而菲克第一定

律表示扩散方向与浓度降低的方向相一致。从上述意义讲菲克第一、第二定律本质上是一个
定律，均表明扩散的结果总是使不均匀体系均匀化，由非平衡逐渐达到平衡。

７．２　菲克定律的应用

在扩散系统中，若对于任一体积元，在任一时刻流入的物质量与流出的物质量相等，


即任

一点的浓度不随时间而变化，Ｃ
ｔ＝０

，则称这种状态为稳态扩散


。

通常工程中要解决的涉及扩散的实际问题有两类：其一是求解通过某一曲面（如平面、柱

面、球面等）的通量Ｊ，以解决单位时间通过该面的物质流量ｄｍｄｔ＝ＡＪ
；其二是求解浓度分布

Ｃ（ｘ，ｔ），以解决材料的组分及显微结构控制，为此需要分别求解菲克第一定律及菲克第二定律。

７．２．１　稳态扩散及其应用

７．２．１．１　一维稳态扩散
考虑氢通过金属膜的扩散。如图７．６所示，金属膜的厚度为δ，取ｘ轴垂直于膜面。考虑

金属膜两边供气与抽气同时进行，一面保持高而恒定的压力ｐ２，另一面保持低而恒定的压力

ｐ１。扩散一定时间以后，金属膜中建立起稳定的浓度分布。
氢的扩散包括氢气吸附于金属膜表面，氢分子分解为原子、离子，以及氢离子在金属膜中

·６７３· ７　基本动力学过程———扩散



图７．６　氢对金属膜的一维稳态扩散

的扩散等过程。
达到稳态扩散时的边界条件：

Ｃ｜ｘ＝０＝Ｃ２
Ｃ｜ｘ＝δ＝Ｃ｛

１

　　Ｃ１、Ｃ２ 可由热解反应 Ｈ →２ Ｈ＋Ｈ的平衡常数Ｋ 确定，根据Ｋ 的定义：

Ｋ ＝
产物活度积
反应物活度积

　　设氢原子的浓度为Ｃ，则

Ｋ ＝Ｃ
·Ｃ
ｐ ＝Ｃ

２

ｐ
即

Ｃ＝ Ｋ槡ｐ ＝Ｓ槡ｐ （７．２０）

　　式（７．２０）中Ｓ为西佛特（Ｓｉｅｖｅｒｔ）定律常数，其物理意义是，当空间压力ｐ＝１ＭＰａ时金属
表面的溶解浓度。式（７．２０）表明，金属表面气体的溶解浓度与空间压力的２次方根成正比。
因此，边界条件为：

Ｃ｜ｘ＝０＝Ｓ ｐ槡 ２

Ｃ｜ｘ＝δ＝Ｓ ｐ槡
烅
烄

烆 １

（７．２１）

　　根据稳定扩散条件，有

Ｃ
ｔ＝


ｘ
ＤＣ
（ ）ｘ ＝０

　　所以

Ｃ
ｘ＝

ｃｏｎｓｔ＝ａ

　　积分得

Ｃ＝ａｘ＋ｂ （７．２２）

　　式（７．２２）表明金属膜中氢原子的浓度为直线分布，其中积分常数ａ、ｂ由边界条件式
（７．２１）确定

ａ＝Ｃ１－Ｃ２δ ＝ Ｓδ ｐ槡 １－ ｐ槡（ ）２

ｂ＝Ｃ２＝Ｓ ｐ槡
烅
烄

烆 ２

　　将常数ａ、ｂ值代入式（７．２２）得
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Ｃ（ｘ）＝ Ｓδ ｐ槡 １－ ｐ槡（ ）２ ｘ＋Ｓ ｐ槡 ２ （７．２３）

　　单位时间透过面积为Ａ的金属膜的氢气量

ｄｍ
ｄｔ ＝ＪＡ ＝－ＤＡ

ｄＣ
ｄｘ＝－ＤＡａ＝－ＤＡ

Ｓ
δ ｐ槡 １－ ｐ槡（ ）２ （７．２４）

　　由式（７．２４）可知，在本例所示一维扩散的情况下，只要保持ｐ１、ｐ２ 恒定，膜中任意点的浓

度就会保持不变，而且通过任何截面的流量ｄｍ
ｄｔ
、通量Ｊ均为相等的常数。

引入金属的透气率Ｐ表示单位厚度金属在单位压差（以 ＭＰａ为单位）下、单位面积透过
的气体流量：

Ｐ＝ＤＳ （７．２５）
式中　Ｄ———扩散系数；

　Ｓ———气体在金属中的溶解度，则有：

Ｊ＝－Ｐδ ｐ槡 １－ ｐ槡（ ）２ （７．２６）

　　在实际应用中，为了减少氢气的渗漏现象，多采用球形容器、选用氢的扩散系数及溶解度
较小的金属，以及尽量增加容器壁厚等。

【例７．１】　设有以直径为３ｃｍ的厚壁管道，被厚度为０．００１ｃｍ的铁膜片隔开，在膜片的
一边，每１ｃｍ３ 中含有５×１０１９个Ｎ原子，该气体不断地通过管道。在膜片另一边的气体中，每

１ｃｍ３ 中含有１×１０１８个Ｎ原子。如果氮在铁中的扩散系数是４×１０－７ｃｍ２／ｓ，试计算７００℃时
通过铁膜片的氮原子总数。

【解】　首先根据菲克定律计算扩散通量：

Ｊ＝－ＤΔｃΔｘ＝－
４×１０－７×１×１０

１８－５×１０１９

０．００１
＝１．９６×１０１６个Ｎ原子／（ｃｍ２·ｓ）

　　再计算流量：

总原子数／ｓ＝ＪＡ ＝Ｊ πｄ
２（ ）４ ＝１．９６×１０１６×３．１４×３

２

４
＝１．３９×１０１７个原子／ｓ

　　【点评】　这是扩散动力学方程的一个典型应用———求解扩散流量的问题。此结果表明，
如果膜片的高氮原子一侧不是连续地补充气体，则氮原子很快就会渗透殆尽。此问题对高压
储气罐的气体渗漏问题有所帮助。

７．２．１．２　柱对称稳态扩散
史密斯（Ｓｍｉｔｈ）利用柱对称稳态扩散测定了碳在γ铁中的扩散系数。将长度为Ｌ、半径为

ｒ的薄壁铁管在１０００℃退火，管内及管外分别通以压力保持恒定的渗碳及脱碳气氛，当时间足

够长，管壁内各点的碳浓度不再随时间而变，即Ｃ
ｔ＝０

时，单位时间内通过管壁的碳量ｍ
ｔ
为常

数，其中ｍ是ｔ时间内流入或流出管壁的碳量，按照通量的定义：

Ｊ＝ ｍ
２πｒＬｔ

（７．２７）

　　由菲克第一定律式（７．１）有：

·８７３· ７　基本动力学过程———扩散



ｍ
２ｒπＬｔ＝－

ＤｄＣｄｒ
或

ｍ＝－Ｄ（２πＬｔ）ｄＣｄｌｎｒ
（７．２８）

式中ｍ、Ｌ、ｔ以及碳沿管壁的径向分布都可以测量，Ｄ 可以由Ｃ 对ｌｎｒ图的斜率确定（见图

７．７）。

从图７．７还可以引出一个重要的概念：由于ｍ／ｔ为常数，如果Ｄ 不随浓度而变，则ｄＣｄｌｎｒ
也

应是常数，Ｃ对ｌｎｒ作图应当是一条直线。但实验指出，在浓度高的区域，ｄＣｄｌｎｒ
小，Ｄ大；而浓度

低的区域，ｄＣ
ｄｌｎｒ

大，Ｄ小。由图７．７算出，在１０００℃，碳在γ铁中的扩散系数为：当碳的质量分

数为０．１５％时，Ｄ＝２．５×１０－７ｃｍ２／ｓ；当质量分数为１．４％时，Ｄ＝７．７×１０－７ｃｍ２／ｓ。可见Ｄ
是浓度的函数，只有当浓度很小时或浓度差很小时，Ｄ才近似为常数。

图７．７　在１０００℃碳通过薄壁铁管的

稳态扩散中，碳的浓度分布

图７．８　球壳中可实现球对称稳态扩散

　

７．２．１．３　球对称稳态扩散
如图７．８所示，有内径为ｒ１、外径为ｒ２ 的球壳，若分别维持内表面、外表面的浓度Ｃ１、Ｃ２

保持不变，则可实现球对称稳态扩散。
边界条件

Ｃ｜ｒ＝ｒ１ ＝Ｃ１

Ｃ｜ｒ＝ｒ２ ＝Ｃ
烅
烄

烆 ２

　　由稳态扩散，并利用式（７．１９）

Ｃ
ｔ＝

Ｄ
ｒ２

ｒ
ｒ２Ｃ
（ ）ｒ ＝０

得

ｒ２Ｃ
ｒ＝

ｃｏｎｓｔ＝ａ

解得

Ｃ＝－ａｒ ＋ｂ
（７．２９）

·９７３·７．２　菲克定律的应用



代入边界条件，确定待定常数ａ、ｂ

ａ＝ｒ１ｒ２
（Ｃ２－Ｃ１）
ｒ２－ｒ１

ｂ＝Ｃ２ｒ２－Ｃ１ｒ１ｒ２－ｒ

烅
烄

烆
１

求得浓度分布

Ｃ（ｒ）＝－ｒ１ｒ２
（Ｃ２－Ｃ１）

ｒ（ｒ２－ｒ１） ＋Ｃ２ｒ２－Ｃ１ｒ１ｒ２－ｒ１
（７．３０）

在实际中，往往需要求出单位时间内通过球壳的扩散量ｄｍ
ｄｔ
，并利用ｒ２Ｃｒ＝ａ

的关系

ｄｍ
ｄｔ ＝ＪＡ ＝－Ｄ

ｄＣ
ｄｒ
·４πｒ２＝－４πＤａ＝－４πＤｒ１ｒ２Ｃ２－Ｃ１ｒ２－ｒ１

（７．３１）

而不同球面上的扩散通量

Ｊ＝ ｄｍＡｄｔ＝
１
４πｒ２

ｄｍ
ｄｔ ＝－Ｄ

ｒ１ｒ２
ｒ２
Ｃ２－Ｃ１
ｒ２－ｒ１

（７．３２）

可见，对球对称稳态扩散来说，在不同的球面上，ｄｍ
ｄｔ
相同，但Ｊ并不相同。

上述球对称稳态扩散的分析方法对处理固态相变过程中球形晶核的生长速率是很重

要的。
如图７．９中的二元相图所示，成分为Ｃ０的单相固溶体α从高温冷却，进入双相区并在Ｔ０

保温。此时会在过饱和固溶体α′中析出成分为Ｃβα的β相，与之平衡的α相成分为Ｃαβ。在晶
核生长初期，设β相晶核半径为ｒ１，母相在半径为ｒ２的球体中成分由Ｃ０逐渐降为Ｃαβ，随着时
间由ｔ０、ｔ１、ｔ２ 变化，浓度分布曲线逐渐变化，相变过程中各相成分分布如图７．１０所示。

图７．９　过饱和固溶体的析出 图７．１０　球形晶核的生长过程

一般说来，这种相变速度较慢，而且涉及的范围较广，因此可将晶核生长过程当作准稳态
扩散处理，即在晶核生长初期任何时刻，浓度分布曲线保持不变。由球对称稳态扩散的分析结
果式（７．３１），并利用ｒ１ｒ２，即新相晶核很小、扩散范围很大的条件。应特别注意分析的对象

是内径为ｒ１、外径为ｒ２的球壳，由扩散通过球壳的流量ｄｍｄｔ
，其负值即为新相晶核的生长速率。

ｄｍ
ｄｔ ＝－Ｄ

·４π·ｒ１ｒ２Ｃ２－Ｃ１ｒ２－ｒ１ ≈－
Ｄ·４π·ｒ２１

Ｃ２－Ｃ１
ｒ１
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＝－Ｄ·４π·ｒ２１Ｃ０－Ｃαβｒ１
（７．３３）

　　应注意式（７．３３）与菲克第一定律的区别，因为式中的
Ｃ０－Ｃαβ
ｒ１

并不是浓度梯度。

７．２．２　非稳态扩散

非稳态扩散方程的解，只能根据所讨论的初始条件和边界条件而定，过程的条件不同方程
的解也不同，下面分几种情况加以讨论。

图７．１１　扩散偶成分随时间的变化

７．２．２．１　一维无穷长物体的扩散
无穷长的意义是相对于扩散区长度而言，


若一维扩散

物体的长度大于４槡Ｄｔ，则可按一维无穷长处理


。由于固
体的扩散系数Ｄ在１０－２～１０－１２ｃｍ２／ｓ很大的范围内变化，
因此这里所说的无穷并不等同于表观无穷长。

设Ａ、Ｂ是两根成分均匀的等截面金属棒，长度符合上
述无穷长的要求。Ａ的成分是Ｃ２，Ｂ的成分是Ｃ１。将两根
金属棒加压焊上，形成扩散偶。取焊接面为坐标原点，扩散
方向沿ｘ方向，扩散偶成分随时间的变化如图７．１１所示。
求解的扩散方程为式（７．１２）：

Ｃ
ｔ＝

Ｄ
２Ｃ
ｘ２

（７．３４）

　　初始条件　ｔ＝０时

Ｃ＝Ｃ１（ｘ＞０）；　Ｃ＝Ｃ２（ｘ＜０） （７．３５）

　　边界条件　ｔ≥０时

Ｃ＝Ｃ１（ｘ＝ ∞）；　Ｃ＝Ｃ２（ｘ＝－∞） （７．３６）

　　求解扩散方程的目的在于求出任何时刻的浓度分布Ｃ（ｘ，ｔ）可采用分离变量法、拉氏变换
法，但在式（７．１２）、式（７．３５）、式（７．３６）的特定条件下，采用玻耳兹曼变换更为方便，即令

λ＝ ｘ
槡ｔ

（７．３７）

代入式（７．１２）
左边

Ｃ
ｔ＝

Ｃ
λ
·λ
ｔ＝－

Ｃ
λ
· ｘ
２ｔ３／２ ＝－

ｄＣ
ｄλ
·λ
２ｔ

右边

Ｄ
２Ｃ
ｘ２ ＝

Ｄ
２Ｃ
λ２
· λ
（ ）ｘ

２

＋Ｃλ
·

２λ
ｘ２ ＝

Ｄｄ
２Ｃ
ｄλ２
·１
ｔ

故式（７．１２）变成了一个常微分方程

－λｄＣｄλ＝
２Ｄｄ

２Ｃ
ｄλ２

（７．３８）

令ｄＣ
ｄλ＝ｕ

，代入式（７．３８）得
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－λ２ｕ＝Ｄ
ｄｕ
ｄλ

（７．３９）

解得

ｕ＝ａ′ｅｘｐ －λ
２

４（ ）Ｄ （７．４０）

　　式（７．４０）代入到ｄＣｄλ＝ｕ
中，有：

ｄＣ
ｄλ＝

ａ′ｅｘｐ －λ
２

４（ ）Ｄ
将上式积分，

Ｃ＝ａ′∫
λ

０
ｅｘｐ －λ

２

４（ ）Ｄ ｄλ＋ｂ （７．４１）

再令β＝
λ

（２槡Ｄ）
，则式（７．４１）可改写为：

Ｃ＝ａ′·２槡Ｄ∫
β

０
ｅｘｐ（－β

２）ｄβ＋ｂ＝ａ∫
β

０
ｅｘｐ（－β

２）ｄβ＋ｂ （７．４２）

图７．１２　用定积分表示浓度

　　注意式（７．４２）是用定积分，即图７．１２中斜线
所示的面积来表示的，被积函数为高斯函数

ｅｘｐ（－β
２），积分上限为β。

根据高斯误差积分：

∫
±∞

０
ｅｘｐ（－β

２）ｄβ＝±
槡π
２

（７．４３）

　　因为β＝
λ
２槡Ｄ

＝ ｘ
２槡Ｄｔ

，利用边界条件式

（７．３６）在ｔ≥０时，分别有：

Ｃ＝Ｃ１＝ａ∫
＋∞

０
ｅ－β

２
ｄβ＋ｂ

Ｃ＝Ｃ２＝ａ∫
－∞

０
ｅ－β

２
ｄβ＋ｂ

故

Ｃ１＝ａ槡π２ ＋ｂ
，　Ｃ２＝－ａ槡π２ ＋ｂ

求出积分常数ａ、ｂ分别为：

ａ＝－Ｃ２－Ｃ１２
·２
槡π
，　ｂ＝Ｃ１＋Ｃ２２

（７．４４）

将式（７．４４）代入式（７．４２）有：

Ｃ＝Ｃ２＋Ｃ１２ －Ｃ２－Ｃ１２
·２
槡π∫

β

０
ｅｘｐ（－β

２）ｄβ （７．４５）

式（７．４５）中的积分函数称为高斯误差函数，用ｅｒｆ（β）表示（见图７．１２），定义为：

ｅｒｆ（β）＝
２
槡π∫

β

０
ｅｘｐ（－β

２）ｄβ （７．４６）
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　　β值对应的ｅｒｆ（β）值列于表７．１。这样式（７．４５）可改写成

Ｃ＝Ｃ１＋Ｃ２２ －Ｃ２－Ｃ１２ ｅｒｆ（β） （７．４７）

　　式（７．４７）即为扩散偶在扩散过程中，溶质浓度随β，即随ｅｒｆ（β）的变化关系式。
表７．１　误差函数表ｅｒｆ（β），（β值由０～２．７）

β ０ １ ２ ３ ４ ５ ６ ７ ８ ９

０．０ ０．００００ ０．０１１３ ０．０２２６ ０．０３３８ ０．０４５１ ０．０５６４ ０．０６７６ ０．０７８９ ０．０９０１ ０．１０１３
０．１ ０．１１２５ ０．１２３６ ０．１３４８ ０．１４３９ ０．１５６９ ０．１６８０ ０．１７９０ ０．１９００ ０．２００９ ０．２１１８
０．２ ０．２２２７ ０．２３３５ ０．２４４３ ０．２５５０ ０．２６５７ ０．２７６３ ０．２８６９ ０．２９７４ ０．３０７９ ０．３１８３
０．３ ０．３２８６ ０．３３８９ ０．３４９１ ０．３５９３ ０．３６８４ ０．３７９４ ０．３８９３ ０．３９９２ ０．４０９０ ０．４１８７
０．４ ０．４２８４ ０．４３８０ ０．４４７５ ０．４５６９ ０．４６６２ ０．４７５５ ０．４８４７ ０．４９３７ ０．５０２７ ０．５１１７
０．５ ０．５２０４ ０．５２９２ ０．５３７９ ０．５４６５ ０．５５４９ ０．５６３３ ０．５７１６ ０．５７９８ ０．５８７９ ０．５９７９
０．６ ０．６０３９ ０．６１１７ ０．６１９４ ０．６２７０ ０．６３４６ ０．６４２０ ０．６４９４ ０．６５６６ ０．６６３８ ０．６７０８
０．７ ０．６７７８ ０．６８４７ ０．６９１４ ０．６９８１ ０．７０４７ ０．７１１２ ０．７１７５ ０．７２３８ ０．７３００ ０．７３６１
０．８ ０．７４２１ ０．７４８０ ０．７３５８ ０．７５９５ ０．７６５１ ０．７７０７ ０．７７６１ ０．７８６４ ０．７８６７ ０．７９１８
０．９ ０．７９６９ ０．８０１９ ０．８０６８ ０．８１１６ ０．８１６３ ０．８２０９ ０．８２５４ ０．８２４９ ０．８３４２ ０．８３８５
１．０ ０．８４２７ ０．８４６８ ０．８５０８ ０．８５４８ ０．８５８６ ０．８６２４ ０．８６６１ ０．８６９８ ０．８７３３ ０．８１６８
１．１ ０．８８０２ ０．８８３５ ０．８８６８ ０．８９００ ０．８９３１ ０．８９６１ ０．８９９１ ０．９０２０ ０．９０４８ ０．９０７６
１．２ ０．９１０３ ０．９１３０ ０．９１５５ ０．９１８１ ０．９２０５ ０．９２２９ ０．９２５２ ０．９２７５ ０．９２９７ ０．９３１９
１．３ ０．９３４０ ０．９３６１ ０．９３８１ ０．９４００ ０．９４１９ ０．９４３８ ０．９４５６ ０．９４７３ ０．９４９０ ０．９５０７
１．４ ０．９５２３ ０．９５３９ ０．９５５４ ０．９５６９ ０．９５８３ ０．９５９７ ０．９６１１ ０．９６２４ ０．９６３７ ０．９６４９
１．５ ０．９６６１ ０．９６７３ ０．９６８７ ０．９６９５ ０．９７０６ ０．９７１６ ０．９７２６ ０．９７３６ ０．９７４５ ０．９７５５

β １．５５ １．６ １．６５ １．７ １．７５ １．８ １．９ ２．０ ２．２ ２．７

ｅｒｆ（β） ０．９７１６ ０．９７６３ ０．９８０４ ０．９８３８ ０．９８６７ ０．９８９１ ０．９９２８ ０．９９５３ ０．９９８１ ０．９９９９

下面针对式（７．４７），就几个问题加以讨论。
（１）式（７．４７）的用法

① 给定扩散系统，已知扩散时间ｔ，可求出浓度分布曲线Ｃ（ｘ，ｔ）。具体的方法是，查表求

出扩散系数Ｄ，由Ｄ、ｔ以及确定的ｘ，求出β＝
ｘ

２槡Ｄｔ
，查表７．１求出ｅｒｆ（β），代入式（７．４７）求

出Ｃ（ｘ，ｔ）。

② 已知某一时刻Ｃ（ｘ，ｔ）的曲线，可求出不同浓度下的扩散系数。具体的方法是，由

Ｃ（ｘ，ｔ）计算出ｅｒｆ（β），查表７．１求出β，ｔ、ｘ已知，利用β＝
ｘ

２槡Ｄｔ
可求出扩散系数Ｄ。

（２）任一时刻Ｃ（ｘ，ｔ）曲线的特点

① 对于ｘ＝０的平面，即原始接触面，有β＝０，即ｅｒｆ（β）＝０，因此该平面的浓度Ｃ０＝
Ｃ１＋Ｃ２
２

恒定不变；在ｘ＝±∞，即边界处浓度，有Ｃ∞＝Ｃ１，Ｃ－∞＝Ｃ２，即边界处浓度也恒定不变。

② 曲线斜率

Ｃ
ｘ＝

ｄＣ
ｄβ
·β
ｘ＝－

Ｃ２－Ｃ１
２ ｅ－β

２
· １
２槡Ｄｔ

·２
槡π

（７．４８）

　　由式（７．４７）、式（７．４８）可以看出，浓度曲线关于中心（ｘ＝０，Ｃ＝
Ｃ１＋Ｃ２
２

）是对称的。随着
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时间增加，曲线斜率变小，当ｔ→∞时，各点浓度都达到
Ｃ１＋Ｃ２
２

，实现了均匀化。

（３）抛物线扩散规律

图７．１３　抛物线扩散规律

由图７．１２及式（７．４７）可知，浓度Ｃ（ｘ，ｔ）与β有一一

对应的关系，由于β＝
ｘ

２槡Ｄｔ
，因此Ｃ（ｘ，ｔ）与ｘ

槡ｔ
之间也存

在一一对应的关系，设Ｋ（Ｃ）是决定于浓度Ｃ的常数，必
有

ｘ２＝Ｋ（Ｃ）ｔ （７．４９）

　　式（７．４９）称为抛物线扩散规律，其应用范围为不发
生相变的扩散。如图７．１３所示，若等浓度Ｃ１ 的扩散等
距离之比为１∶２∶３∶４，则所用的扩散时间之比为

１∶４∶９∶１６。
（４）式（７．４７）的恒等变形
式（７．４７）可以写成

Ｃ＝Ｃ２＋Ｃ１２ － Ｃ２＋Ｃ１
２ －Ｃ（ ）１ ｅｒｆ（β）＝Ｃ０［１－ｅｒｆ（β）］＋Ｃ１ｅｒｆ（β） （７．５０）

式中　Ｃ０＝
Ｃ１＋Ｃ２
２

。

① 当Ｃ１＝０时（镀层的扩散，异种金属的扩散焊），如图７．１４（ａ），有：

Ｃ＝Ｃ０［１－ｅｒｆ（β）］ （７．５１）

图７．１４　一维无穷长物体扩散的两种特殊情况
（ａ）镀层的扩散、异种金属的扩散焊；（ｂ）真空除气、表面脱碳

　　② 当Ｃ０＝０时（除气初期，真空除气以及板材的表面脱碳等），如图７．１４（ｂ），有：

Ｃ＝Ｃ１ｅｒｆ（β） （７．５２）

　　（５）近似估算
由查表７．１可知，当β＝０．５时，ｅｒｆ（β）＝０．５２０４≈０．５，亦即当ｘ

２＝Ｄｔ时，根据式（７．５１）有

Ｃ≈０．５Ｃ０。由于扩散，如果某处的浓度达到初始浓度的一半，一般称该处发生了显著扩散
。

关于显著扩散，利用ｘ２＝Ｄｔ，给出ｘ可求ｔ，给出ｔ可求ｘ。
【例７．２】　为了使碳在８００℃时扩散进入钢齿轮表面以下０．１ｃｍ深度处需要１０ｈ，试计算

在９００℃时达到同样深度需要多长时间？已知碳原子在面心立方铁中的扩散活化能为

１３７５２２Ｊ／ｍｏｌ。
【解】　碳在两个温度下的分布相同，所以

Ｄ１０７３ｔ１０７３＝Ｄ１１７３ｔ１１７３
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ｔ１１７３＝Ｄ１０７３ｔ１０７３Ｄ１１７３ ＝ｔ１０７３
ｅｘｐ － Ｑ

１０７３（ ）Ｒ
ｅｘｐ － Ｑ

１１７３（ ）Ｒ
　　代入数据得：ｔ１１７３＝２．６８ｈ。

７．２．２．２　半无穷长物体的扩散

半无穷长物体扩散的特点是，表面浓度保持恒定，而物体的长度大于４槡Ｄｔ。对于金属
表面的渗碳、渗氮处理来说，金属外表面的气体浓度就是该温度下相应气体在金属中的饱和溶
解度Ｃ０，它是恒定不变的；而对于真空除气来说，表面浓度为０，也是恒定不变的。

钢铁渗碳是半无穷长物体扩散的典型实例。例如将工业纯铁在９２７℃进行渗碳处理，假
定在渗碳炉内工件表面很快就达到碳的饱和浓度（１．３％Ｃ），而后保持不变，同时碳原子不断
地向里扩散。这样，渗碳层的厚度、渗碳层中的碳浓度和渗碳时间的关系，便可由式（７．５１）求
得。

初始条件，ｔ＝０，ｘ＞０，Ｃ＝０；
边界条件，ｔ≥０，ｘ＝∞，Ｃ＝０；ｘ＝０，Ｃ０＝１．３。

９２７℃时的碳在铁中扩散系数Ｄ＝１．５×１０－７ｃｍ２／ｓ，所以：

Ｃ＝１．３１－ｅｒｆ
ｘ

２ １．５×１０－７槡（ ）［ ］ｔ
＝１．３１－ｅｒｆ１．２９×１０

３·ｘ
槡（ ）［ ］ｔ

　　渗碳１０ｈ（３．６×１０４ｓ）后渗碳层中的碳分布：

Ｃ＝１．３［１－ｅｒｆ（６．８ｘ）］

　　在实际生产中，渗碳处理常用于低碳钢，如含碳量为０．２５％的钢。这时为了计算的方便，
可将碳的浓度坐标移到０．２５为原点，这样就可以采用与工业纯铁同样的计算方法。

７．２．２．３　瞬时平面源
在单位面积的纯金属表面涂上扩散元素组成平面源，然后对接成扩散偶进行扩散。若扩

散系数为常数，其扩散方程为式（７．１２）：Ｃｔ＝Ｄ
２Ｃ
ｘ２
。

注意到涂层的厚度为０，因此方程式（７．１２）的初始、边界条件为：
当ｔ＝０时，

Ｃ｜ｘ＝０＝ ∞，Ｃ｜ｘ≠０＝０
　　当ｔ≥０时，

Ｃ｜ｘ＝±∞ ＝０ （７．５３）

　　由微分知识可知，满足方程式（７．１２）及上述初始、边界条件的解具有下述形式

Ｃ＝ ａ
ｔ１／２ｅｘｐ －

ｘ２
４（ ）Ｄｔ （７．５４）

式中　ａ———待定常数。
可以利用扩散物质的总量Ｍ 来求积分常数ａ，有

Ｍ ＝∫
∞

－∞
Ｃｄｘ （７．５５）

　　如果浓度分布由式（７．５４）表示，并令

ｘ２
４Ｄｔ＝β

２ （７．５６）
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　　则有ｄｘ＝２（Ｄｔ）１／２ｄβ，将其代入式（７．５５）得

Ｍ ＝２ａＤ
１
２∫

∞

－∞
ｅ－β

２

ｄβ＝２ａ（πＤ）
１
２

　　将上式代入式（７．５４）可得

Ｃ＝ Ｍ
２（πＤｔ）

１
２
ｅｘｐ － ｘ

２

４（ ）Ｄｔ （７．５７）

　　图７．１５示出了不同Ｄｔ值时由式（７．５７）确定的浓度分布曲线。

图７．１５　瞬时平面源扩散后的浓度距离曲线，数字表示不同的Ｄｔ值

７．２．２．４　有限长物体中的扩散

有限长物体是指其尺度小于扩散区的长度４槡Ｄｔ，因而扩散的范围遍及整个物体。例
如，均匀分布于薄板中的物质向外界的扩散，以及图７．１６所示，圆周面封闭，物质仅沿轴向向
外扩散的情况等。利用分离变量法，可求得式（７．１２）的通解为

Ｃ＝∑
∞

ｎ＝１

（Ａｎｓｉｎλｎｘ＋Ｂｎｃｏｓλｎｘ）ｅｘｐ（－λ２ｎＤｔ） （７．５８）

图７．１６　有限长物体中的扩散
（ａ）原始试样；（ｂ）扩散时间后

　　对于图７．１６所示的问题，Ａｎ、Ｂｎ 和λｎ 可由初始条件和边界条件确定。注意到扩散遍及
整个物体及扩散过程中试样的表面浓度保持为０，则初始条件为：

当ｔ＝０时，

Ｃ＝Ｃ０　　（０＜ｘ＜ｌ） （７．５９）

　　边界条件为：
当ｔ≥０时，

Ｃ＝０　　（ｘ＝０及ｘ＝ｌ） （７．６０）

　　满足式（７．５９），式（７．６０）的最终解为

Ｃ＝４Ｃ０π∑
∞

ｎ＝０

１
２ｎ＋１

ｓｉｎ
（２ｎ＋１）πｘ
ｌ ｅｘｐ －

（２ｎ＋１）２π２Ｄｔ
ｌ［ ］２ （７．６１）

式（７．６１）也适用于板材的表面脱碳，小样品的真空除气等。
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注意，用不同的数学方法得到表示同一问题（指扩散初期）的两个浓度分布函数式（７．５２）
和式（７．６１），尽管形式上不同，但它们是一致的。初看起来，似乎多项式计算不如查误差函数
表方便，但式（７．６１）随时间延长以指数关系衰减，很快收敛。粗略估计三角级数第一项和第二
项的极大值的比值Ｒ：

Ｒ＝３ｅｘｐ８π
２Ｄｔ
ｌ２

（７．６２）

　　当ｌ＜４槡Ｄｔ，即ｔ≥ｌ
２

１６Ｄ
时，Ｒ≈１５０，也就是说，若只取第一项作为Ｃ（ｘ，ｔ）的近似解，各点

的计算误差不大于１％。
对于有限长物体的扩散，可以引入平均浓度珚Ｃ进行估算

珚Ｃ＝ １ｌ∫
ｌ

０
Ｃ（ｘ，ｔ）ｄｘ （７．６３）

　　当珚Ｃ＜０．８Ｃ１ 时，有：
珚Ｃ
Ｃ０ ≈

８
π２
ｅｘｐ －ｔ（ ）τ （７．６４）

　　式（７．６４）中τ＝ｌ
２

π２Ｄ
称为弛豫时间，相当于电容充放电的时间常数。由式（７．６４）可以确定

物体中的平均浓度珚Ｃ和扩散时间ｔ的关系。
【例７．３】　对牌号为２０钢的钢齿轮进行气体渗碳，渗碳温度为９２７℃，炉内渗碳气氛控制

使工件表面含碳量为０．９ｗｔ％，试计算距表面０．５ｍｍ处含碳量达到０．４ｗｔ％时所需要的时
间。假定碳在９２７℃时的扩散系数为Ｄ＝１．２８×１０－１１ｍ２／ｓ。

【解】　渗碳过程中，碳原子由表面向内部的扩散，可以看作是半无限棒的一维扩散问题。
解此问题可以应用高斯误差函数来求解，利用式（７．５０）可得：

Ｃ０－Ｃ
Ｃ０－Ｃ１ ＝

ｅｒｆ（β）＝ｅｒｆ
ｘ

２槡（ ）Ｄｔ
（７．６５）

式中　Ｃ０———原为扩散偶的界面浓度，在此问题中相当于齿轮的表面含碳量０．９ｗｔ％；

　Ｃ１———扩散偶中组元１的浓度，现为齿轮的名义含碳量０．２ｗｔ％（２０钢）；

　Ｃ———距界面ｘ的浓度，现为距表面ｘ（ｘ＝５．０×１０－４ｍ）处的含碳量，数值为０．４ｗｔ％。
于是：

０．９０－０．４０
０．９０－０．２０＝

ｅｒｆ
５．０×１０－４

２ １．２８×１０槡 １１·槡［ ］ｔ
ｅｒｆ

ｘ
２槡（ ）Ｄｔ

＝ｅｒｆ
６９．８８
槡（ ）ｔ

＝０．７１３４

查表７．１，并用内插法可以求出，ｅｒｆ（０．７７５）＝０．７１３４，即，６９．８８
槡ｔ
＝０．７５５，所以，

ｔ＝８５６７ｓ
　　【点评】　此例题是扩散动力学方程的一个典型应用———求解浓度分布及相关工艺参数确

定的问题。如果假定距表面ｘ处的含碳量，即Ｃ为已知，则ｅｒｆ
ｘ

２槡（ ）Ｄｔ
是确定值，于是 ｘ

２槡Ｄｔ
也是一个确定值，即ｘ∝２槡Ｄｔ。在温度恒定时，Ｄ 是常数，因而渗碳深度与渗碳时间之间为
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抛物线关系，即ｘ∝槡ｔ。如果被渗的材料是纯金属，或扩散偶的一个组元是纯组元，令Ｃ１＝０，

并假定浓度Ｃ＝１２Ｃ０
为显著扩散位置。则由式（７．５０）可得，ｅｒｆ

ｘ
２槡（ ）Ｄｔ

＝０．５，查表７．１得，

ｘ
２槡Ｄｔ

＝０．４７７≈０．５，于是，ｘ≈槡Ｄｔ。利用此式可以互求发生显著扩散的距离与时间。

７．３　固体扩散机构与扩散系数

７．３．１　原子随机行走与扩散

抛物线扩散规律揭示了晶体中原子迁移的一个重要特征，如果扩散原子作定向直线运动，

图７．１７　扩散粒子在时间内经几次无

序跃迁后的净位移示意图

则ｘ应与ｔ成正比，这与实验结果不同。大家知道悬浮在
液体中的微小质点的布朗运动，它们向任一方向运动的几
率相等，质点走过的是曲折的路径，这种运动方式称为随机
行走或无序跃迁，如图７．１７所示。其位移的均方根值与运
动时间的平方根成正比。由此可以想象，晶体中原子迁移
也是一种随机行走。

晶体中原子运动具有异于液体、气体中原子运动的特
点。从统计意义上看，在某一时刻，大部分原子作振动，个
别原子作跳动（跃迁）；对于一个原子来讲，大部分时间它作
振动，某一时刻它发生跳动。晶体中的扩散过程就是原子

在晶体中无规则跳动的结果。亦即只有原子发生从点阵位置到点阵位置的跳动，才会对扩散
过程有直接的贡献。

对于大量原子无规则跳动次数非常大的情况下，可用统计方法求出原子无规则跳动与宏
观位移的关系，也就是对于一群原子在做了大规模的无规则跳动之后，可以计算出平均扩散距
离。

扩散是由热运动引起的物质粒子迁移过程，对于晶体而言，就是原子或缺陷从一个平衡位
置到另一个平衡位置跃迁的过程，而且使许多原子进行无数次跃迁的结果。如果原子无序的
向任意方向跃迁，并且每次跃迁与前次跃迁无关，则原子经过ｎ跃迁后的位移Ｒｎ 是各次跃迁
位移Ｓｉ的矢量和，

Ｒｎ ＝Ｓ１＋Ｓ２＋…＋Ｓｉ＋…＋Ｓｎ ＝∑
ｎ

１
Ｓｉ （７．６６）

　　为求位移的大小，将上式求点积，

Ｒ２ｎ ＝Ｒｎ·Ｒｎ ＝∑
ｎ

ｉ＝１
Ｓ２ｉ ＋２∑

ｎ－１

ｊ＝１
∑
ｎ－ｊ

ｉ＝１
Ｓｊ·Ｓｊ＋ｉ

＝∑
ｎ

ｉ＝１
Ｓ２ｉ ＋２∑

ｎ－１

ｊ＝１
∑
ｎ－ｊ

ｉ＝１
｜Ｓｊ｜·｜Ｓｊ＋ｉ｜·ｃｏｓθｊ，ｊ＋ｉ （７．６７）

式中　θｊ，ｊ＋ｉ———矢量Ｓｊ和Ｓｊ＋ｉ之间的夹角。
由于晶体结构的周期性，且只考虑最邻近的跳跃，则每次跳跃距离相等，即：
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｜Ｓｉ｜＝Ｓ （７．６８）

　　又由于晶体结构的对称性以及跳跃的无序性，即有Ｓｉ就有－Ｓｉ，那么，式（７．６７）中的第二
项之值为０，则：

Ｒ２ｎ ＝ｎＳ２ （７．６９）

　　上式表明，原子扩散的平均距离珚Ｒｎ（用均方根位移 Ｒ２槡ｎ表示）与原子跳动次数的平方根成
正比，即：

珚Ｒｎ ＝ Ｒ２槡ｎ ＝槡ｎ·Ｓ （７．７０）

　　假设原子的跃迁频率为Γ，则ｔ秒内跃迁次数ｎ＝Γｔ，于是，

Ｒ２ｎ ＝ｎＳ２＝ΓｔＳ２ （７．７１）

　　式（７．７１）的重要性在于，它建立了扩散过程中宏观量方均位移Ｒ２ｎ与微观量原子跃迁频率

Γ、跃迁距离Ｓ之间的关系。
无序扩散是不存在外场情况下的扩散，相应的扩散系数称为无序扩散系数（Ｄｒ），可用式

（７．８）的关系来表示，其中成功的跃迁频率Γ取决于扩散组元的浓度Ｎｄ、质点可能的跃迁频
率ν以及质点周围可供跃迁的结点数Ａ，即

Γ＝ＮｄνＡ （７．７２）

　　将式（７．７２）代入式（７．８）得

Ｄｒ ＝ １６ＮｄνＡδ
２ （７．７３）

　　对于体心立方结构的空位扩散机制，如果空位在体心位置，则Ａ＝８，δ＝槡３２ａ０，于是，

Ｄｒ ＝ １６ＮｄνＡδ
２＝ａ２０Ｎｄν （７．７４）

　　引入晶体结构几何因子α，上式改写成一般形式

Ｄｒ ＝αａ２０Ｎｄν （７．７５）

　　对于体心立方结构，α＝１，其他结构类型可根据扩散机制进行计算。

对于原子扩散，同样为上述机制，则原子跃迁到体心空位上的几率只有１
８
，考虑到原子间

的相互作用，原子的自扩散系数Ｄ与无序扩散系数Ｄｒ的关系为：

Ｄ＝ｆＤｒ （７．７６）
式中　ｆ———相关因子，对于面心立方结构，ｆ＝０．７８。

７．３．２　扩散的微观机制

式（７．８）建立了扩散系数与微观量之间的关系。这说明扩散的宏观规律和微观机制之间
有着密切的关系。为了深入研究扩散规律，人们提出了各种不同的扩散机制。在下面的分析
中应特别注意每种扩散机制的适用范围及不同特点。

７．３．２．１　易位扩散机制
原子的扩散是通过相邻两原子直接对调位置而进行的，如图７．１８所示。
由于原子近似刚性球体，所以两原子对换位置时，它们近邻的原子必须后退，以让出适当

的空间，见图７．１８（ｂ）。当对调完毕时，这些原子或多或少地恢复到原来的位置，见图７．１８
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图７．１８　直接换位机制的示意图

（ｃ）。这样的过程势必使交换原子附近的晶格发生强烈的畸变，这对直接换位机制来说是不利
的，因此，这种扩散机制实际上可能性不大，更确切地说，到目前为止还没有实验结果证明这种
机制的存在。

７．３．２．２　间隙扩散机制
间隙扩散机制适用于间隙型固溶体中间隙原子的扩散。其中，发生间隙扩散的主要（甚至

惟一）是间隙原子，阵点上的原子则可以认为是不动的。Ｃ、Ｎ、Ｈ、Ｂ、Ｏ等尺寸较小的间隙原子
在固溶体中的扩散就是按照从一个间隙位置跃迁到其近邻的另一个间隙位置的方式进行的。

图７．１９（ａ）为面心立方结构中的八面体间隙中心位置，图７．１９（ｂ）为面心立方结构（１００）
晶面上的原子排列。图中１代表间隙原子的原来位置，２代表跃迁后的位置。在跃迁时，必须
把阵点上的原子３、４或这个晶面上下两侧的相邻阵点原子推开，从而使晶格发生局部的瞬时
畸变，这部分应变能就构成间隙原子跃迁的阻力，这也就是间隙原子跃迁时所必须克服的能
垒。如图７．２０所示，间隙原子从位置１跃迁到位置２必须越过的能垒是（Ｇ２－Ｇ１），因此只有
那些自由能超过Ｇ２ 的原子才能发生跃迁。

图７．１９　面心立方晶体的八面体间隙（ａ）及（１００）晶面（ｂ） 图７．２０　原子的自由能与其位置的关系

７．３．２．３　空位扩散机制
空位扩散机制适用于置换型固溶体的扩散。在置换型固溶体（或纯金属）中，由于原子尺

寸相差不太大（或者相等），因此不能进行间隙扩散。
晶体中结点并非完全被原子所占据，存在一定的空位，而且空位的数量随温度的升高而增

加，在一定温度下对应着一定的空位浓度。也就是说，在一定温度下存在一定浓度空位的晶体
才是稳定的。

图７．２１表示ＦＣＣ晶体空位机构的扩散，原子从（１００）面的位置３迁入（０１０）面的空位４，
这时画影线的４个原子必须偏离平衡位置。如果晶体由直径为ｄ的原子密堆而成，（１１１）面上

１、２原子间的空隙是０．７３ｄ（见图７．２１（ｂ）），显然，直径为ｄ的原子通过尺寸为０．７３ｄ的空隙，
需要一定的能量以克服空隙周围原子的阻碍，而扩散原子的通过又会引起空隙周围局部的畸
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图７．２１　ＦＣＣ晶体空位机构的扩散

变。但如果以γＦｅ为例，铁原子迁入邻近空位所
引起的畸变并不很大，其畸变能和碳原子在ＦＣＣ
结构中从一个间隙位置迁移到邻近间隙位置差不

多。但实际上，铁比碳的扩散慢得多，这是因为在
稀薄的间隙固溶体中，和碳临近的间隙位置基本
上是空的；但对铁来说，由于晶体中空位浓度很
低，要在其临近出现空位，必须消耗空位形成能。

实验证明，空位机构是ＦＣＣ金属中扩散的主
要机构；在ＢＣＣ和 ＨＣＰ金属、离子化合物和氧化物中，它也起重要作用。

７．３．２．４　其他类型的扩散机制
对于置换型固溶体，人们还提出了几种其他类型的原子跃迁机制。

２０世纪５０年代，甄纳（Ｚｅｎｅｒ）指出，３个以上原子呈环形转动、循环交换位置（见图７．２２），
即通过所谓环形扩散机制，其畸变能比两个原子的直接换位机制要低得多。

图７．２２　环形扩散机制
（ａ）面心３原子环；（ｂ）面心４原子环；（ｃ）体心４原子环

如果较大的原子进入间隙位置，例如辐照后形成的缺陷，它的可能运动方式是１占据２的
格点，将２推入间隙位置（见图７．２３（ａ）），这种方式称为填隙子（Ｉｎｔｅｒｓｔｉｔｉａｌｃｙ）机制或准间隙
扩散机制，Ａｇ在ＡｇＢｒ中的扩散就是如此；也可能出现两个原子共享同一格点的情况（见图

７．２３（ｂ）），称此为挤列子（Ｃｒｏｗｄｉｏｎ）机制；进而会形成所谓挤列子迁移机制（见图７．２３（ｃ））。

图７．２３　几种不同的扩散机制
（ａ）填隙子机制；（ｂ）挤列子机制；（ｃ）挤列子迁移机制

应当指出，上述几种机制一般是针对特定的对象，在特定的条件下起作用的，而且往往是
作为空位机制、间隙机制的补充。

７．３．３　扩散机构和扩散系数的关系

通过扩散过程的宏观规律和微观机制分析可知，扩散首先是在晶体内部形成缺陷，然后是
能量较高的缺陷从一个相对平衡位置迁移到另一个相对平衡位置。因此，根据缺陷化学及绝
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对反应速度理论的相关知识就可建立不同扩散机制下的扩散系数。

７．３．３．１　简单氧化物的空位扩散过程
在晶体结构缺陷中已讨论过点缺陷的形成规律以及根据质量作用定律确定其浓度。其中

肖特基（Ｓｃｈｏｔｔｋｙ）缺陷的浓度可表示为：

Ｎｄ ＝ｅｘｐ －ΔＧｆ（ ）ＲＴ ＝ｅｘｐ Δ
Ｓｆ（ ）Ｒ ｅｘｐ －Δ

Ｈｆ（ ）ＲＴ
（７．７７）

式中　ΔＧｆ、ΔＳｆ、ΔＨｆ———空位形成的自由焓、熵和焓的变化。
根据绝对反应速度理论，在给定温度下，单位时间内晶体中的每个原子成功地越过势垒的

跃迁次数，即跃迁频率ν为：

ν＝ν０ｅｘｐ －ΔＧ
（ ）ＲＴ ＝ν０ｅｘｐ ΔＳ

（ ）Ｒ ｅｘｐ －ΔＨ
（ ）ＲＴ

（７．７８）

　　将式（７．７７）、式（７．７８）代入式Ｄｒ＝αａ２０Ｎｄν得：

Ｄｒ ＝αａ２０ν０ｅｘｐ Δ
Ｓｆ＋ΔＳ（ ）Ｒ ｅｘｐ －Δ

Ｈｆ＋ΔＨ（ ）ＲＴ
（７．７９）

或

Ｄ＝Ｄ０ｅｘｐ － Ｑ（ ）ＲＴ
（７．８０）

式中　Ｄ０＝αａ２０ν０ｅｘｐ Δ
Ｓｆ＋ΔＳ（ ）Ｒ

，称为频率因子；

　Ｑ＝ΔＨｆ＋ΔＨ称为扩散活化能，其大小等于缺陷形成能和迁移能之和。

７．３．３．２　金属中间隙扩散
以Ｏ２、Ｎ２、Ｈ２ 和Ｃ在金属中的扩散为例，若金属是体心立方结构，具有八面体空隙，则

Ｚ＝２，Ｓ＝ａ０２
，即α＝１６

。由于这些气体溶入形成的固溶体非常稀，间隙扩散的原子占有邻近空

隙中任一个的机会是均等的，故Ｎｄ＝１，则：

Ｄｒ ＝ １６ａ
２
０ν０ｅｘｐ Δ

Ｓ（ ）Ｒ ｅｘｐ －ΔＨ
（ ）ＲＴ

（７．８１）

７．３．３．３　非化学计量化合物中的扩散
（１）阳离子缺位型氧化物中的正离子空位扩散
过渡金属氧化物中正离子是可变价的，常会形成缺金属型的非计量化合物，其中存在有金

属离子空位，如Ｆｅ１－ｘＯ中的铁离子空位可达５％～１５％。以氧化钴为例，其缺陷反应如下：

２ＣｏＣｏ＋１２Ｏ２
（ｇ）＝ＯＯ＋ＶＣｏ″＋２Ｃｏ·Ｃｏ （７．８２）

式中　Ｃｏ·Ｃｏ 表示一个电子空穴存在于该正离子位置，相当于Ｃｏ
３＋占据Ｃｏ２＋位置。式（７．８２）

相当于是氧溶解于ＣｏＯ内，其溶解度是由平衡时的溶液自由焓ΔＧｆ 决定的。设Ｋ０为平衡常

数，而［Ｃｏ·Ｃｏ ］＝２［ＶＣｏ″］得：

Ｋ０＝４
［ＶＣｏ］３

ｐＯ１／２
２

＝ｅｘｐ －Δ
Ｇｆ（ ）ＲＴ

（７．８３）

［ＶＣｏ″］＝ （ ）１４
１／３

ｐＯ１／６
２
ｅｘｐ －Δ

Ｇｆ
３（ ）ＲＴ

（７．８４）
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则：

Ｄｒ ＝αａ２０ν０［ＶＣｏ″］ｅｘｐ －Δ
Ｓ（ ）Ｒ ｅｘｐ －ΔＨ

（ ）ＲＴ 　　　　　　　　　　　　

＝αａ２０ν０（ ）１４
１／３

ｐＯ１／６
２
ｅｘｐ

ΔＳＶＣａ″
３ ＋ΔＳ

烄

烆

烌

烎Ｒ
ｅｘｐ －

ΔＨＶＣｏ″

３ ＋ΔＨ烄

烆

烌

烎ＲＴ
（７．８５）

　　式（７．８４）表明，Ｃｏ离子的空位扩散系数与氧分压的１６
次方成比例。图７．２４示出了氧分

压对ＣｏＯ内的Ｃｏ的示踪扩散系数的实验数据与预计曲线。由图可见，理论分析与实测结果
一致。

图７．２４　氧分压对Ｃｏ在ＣｏＯ中的示踪扩散系数的影响

（２）阴离子缺位型氧化物中氧空位扩散
以ＺｒＯ２－ｘ为例，其缺陷反应式如下：

Ｏ Ｏ
１
２Ｏ２

（ｇ）＋Ｖ··Ｏ ＋２ｅ′ （７．８６）

则

［Ｖ··Ｏ ］＝ （ ）１４
１／３

ｐＯ－１／６２
ｅｘｐ －Δ

Ｇｆ
３（ ）ＲＴ

（７．８７）

故同样可得出与式（７．８５）类似的关系。有时氧离子空位是由杂质决定的，例如ＺｒＯ２ 添加

ＣａＯ时，［Ｖ··Ｏ ］＝［ＣａＺｒ″］，此时［Ｖ
··
Ｏ ］就不与温度和氧分压有关了。则：

Ｄｒ ＝αａ２０ν０［ＣａＺｒ″］ｅｘｐ Δ
Ｓ（ ）Ｒ ｅｘｐ －ΔＨ

（ ）ＲＴ
（７．８８）

即活化能Ｑ＝ΔＨ。在这条件下的扩散叫杂质或非本征扩散。但随温度升高，则产生热缺

陷，这时由杂质扩散转变为本征扩散。即［Ｖ··Ｏ ］与温度和氧分压有关了。可见两种扩散的活

化能是不同的，并在ｌｎＤｒ～１Ｔ
曲线上出现转折点。

【例７．４】　已知２００℃时铝在铜中的扩散系数为２．５×１０－２０ｃｍ２／ｓ，在５００℃时则为３．１×
１０－１３ｍ２／ｓ，试求铝在铜中的扩散活化能。

【解】　根据Ｄ＝Ｄ０ｅｘｐ － Ｑ（ ）ＲＴ
计算２００℃和５００℃时扩散系数的比值

Ｄ７７３
Ｄ４７３ ＝

Ｄ０ｅｘｐ － Ｑ
８．３１×（ ）７７３

Ｄ０ｅｘｐ － Ｑ
８．３１×（ ）４７３

＝３．１×１０
－１３

２．５×１０－２０
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ｅｘｐＱ －１
７７３－

－１（ ）４７３ ×
１
８．［ ］３１ ＝１．２４×１０７

Ｑ＝１６５５２８Ｊ／ｍｏｌ

７．３．４　扩散系数的测定

由于扩散过程在材料生产、研究和应用上的重要性，促进了对它的广泛研究。几乎所有测
定扩散系数的方法，都是基于研究试样中的扩散物质的浓度分布对于扩散退火时间和温度的
依从关系。由于测定浓度可以借助于化学的、物理的和物理化学等不同手段，从而发展了各种
不同测定研究方法。利用同位素进行示踪扩散的方法具有灵敏度高、适用性广和方法简单等
优点而日益被广泛采用。

示踪扩散方法的原理是在一定尺寸试样的端面涂上放射性同位素薄层，经一定温度下退
火处理后，进行分层切片，利用计数器分别测定依序切下的各薄层的同位素放射性强度来确定
其浓度分布。

一般认为，示踪原子是均匀地分布在扩散介质中的，因此，每一次切下的试样层其辐射的
比放射强度Ｉ（ｘ）是比例于所求的渗入层的扩散物质浓度。于是可把它作为由无限薄层向半无
限物体中作一维扩散的问题处理。也就是说，在这种扩散中，扩散物质的总量是恒定的，所以
随着扩散时间的增加，一方面同位素原子自端面向内扩散的深度（ｘ）增加；另一方面涂在端面
的同位素浓度不断降低，即端面上浓度和扩散深度同时发生变化。

在这种情况下，边界条件就是同位素的总量Ｑ是常数，此时一维菲克第二定律的解为：

Ｃ（ｘ，ｔ）＝ Ｑ
π槡Ｄｔ
ｅｘｐ － ｘ

２

４（ ）Ｄｔ （７．８９）

　　因此经ｔ时间退火后，离开涂有放射性同位素薄层的试样端面不同距离切下的试样薄层，
其比放射强度Ｉ（ｘ，ｔ）为：

Ｉ（ｘ，ｔ）＝ Ｋ′
２ π槡Ｄｔ

ｅｘｐ － ｘ
２

４（ ）Ｄｔ （７．９０）

式中　Ｋ′———常数。
上式两端取对数可以得出，ｌｎＩｘ，ｔ与ｘ２呈线性关系，即

ｌｎＩ（ｘ，ｔ）＝Ａ－ ｘ
２

４Ｄｔ
（７．９１）

依据此直线斜率（ｔａｎα），即可按下式计算出扩散系数Ｄ

Ｄ＝ １
４ｔｔａｎα

（７．９２）

　　如果所用的示踪原子与扩散介质同一组成，则测得的Ｄ称为示踪扩散系数。当加入的示
踪原子量很少（通常如此）时，可以认为扩散是无序的，故该Ｄ值也相当于自扩散系数。

７．４　扩散系数与浓度的关系———俣野方法

７．４．１　问题引出

前面在处理扩散问题时都是假定Ｄ 为常数，通过解析法求解扩散方程。但实际上，扩散
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系数Ｄ是与浓度Ｃ（从而也与空间坐标）相关的。菲克第二定律式（７．１１）：

Ｃ
ｔ＝


ｘ
ＤＣ
（ ）ｘ

式中的Ｄ不能从括号中提出，因此不能用普通的解析法求解。俣野（Ｍａｔａｎｏ）从实验得出的浓
度分布曲线Ｃ（ｘ）出发，解决了计算不同浓度下的扩散系数Ｄ（Ｃ）的方法，一般称这种方法为
俣野法。

７．４．２　数学处理

设式（７．１１）的定解条件为：
初始条件：ｔ＝０时，

Ｃ ｘ＞０＝Ｃ１
Ｃ ｘ＜０＝Ｃ｛

２

（７．９３）

　　边界条件：ｘ＝±∞时，

ｄＣ
ｄｘ ｘ＝±∞

＝０ （７．９４）

　　采用Ｂｏｌｔｚｍａｎｎ变换，

λ＝ ｘ
槡ｔ

（７．９５）

使偏微分方程式（７．１１）变为常微分方程，

Ｃ
ｔ＝

ｄＣ
ｄλ
λ
ｔ＝－

λ
２ｔ
ｄＣ
ｄ（ ）λ 　　　 （７．９６）

Ｃ
ｘ＝

ｄＣ
ｄλ
λ
ｘ＝

１
槡ｔ
ｄＣ
ｄλ


ｘ
ＤＣ
（ ）ｘ ＝ ｄｄλ

Ｄ１
槡ｔ
ｄＣ
ｄ（ ）λ λｘ＝ ｄ

ｔｄλ
ＤｄＣｄ（ ）λ （７．９７）

　　式（７．９５）、式（７．９６）代入式（７．１１）得：

－λ２ｔ
ｄＣ
ｄ（ ）λ ＝ １ｔ

ｄ
ｄλ
ＤｄＣｄ（ ）λ （７．９８）

　　对式（７．９７）中的ｄＣ从Ｃ１到Ｃ积分：

－１２∫
Ｃ

Ｃ１
λｄＣ＝∫

Ｃ

Ｃ１
ｄＤｄＣｄ（ ）λ （７．９９）

　　注意到浓度分布曲线上的任一点表示同一时刻Ｃ～ｘ的关系，因此ｔ为常数，可把与ｔ相
关的因子提到积分号前边，则式（７．９９）变为：

－１２
１
槡ｔ∫

Ｃ

Ｃ１
ｘｄＣ＝槡ｔ∫

Ｃ

Ｃ１
ｄＤｄＣｄ（ ）ｘ

即

－１２ｔ∫
Ｃ

Ｃ１
ｘｄＣ＝ ＤｄＣｄ（ ）ｘ Ｃ

－ ＤｄＣｄ（ ）ｘ Ｃ＝Ｃ１
＝ ＤｄＣｄ（ ）ｘ Ｃ

（７．１００）

　　注意边界条件式（７．９４）为：

ｄＣ
ｄｘ Ｃ＝Ｃ１

＝０ （７．１０１）
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所以

Ｄ（Ｃ）＝－１２ｔ
ｄｘ
ｄ（ ）Ｃ Ｃ∫

Ｃ

Ｃ１
ｘｄＣ （７．１０２）

式（７．１０２）即扩散系数Ｄ与浓度Ｃ之间的关系式。式中 ｄｘ
ｄ（ ）Ｃ Ｃ

是Ｃ～ｘ曲线上浓度为Ｃ处斜

率的倒数；∫
Ｃ

Ｃ１
ｘｄＣ为从Ｃ１到Ｃ的积分。

下面再分析一下式（７．１０２），由于扩散系数Ｄ与浓度Ｃ 有关，在扩散过程中浓度分布曲线
往往不会保持式（７．４７）、式（７．４８）所示的中心对称关系。可以进行坐标变换ｘ→ｘ′，使

∫
Ｃ２

Ｃ１
ｘ′ｄＣ＝０ （７．１０３）

图７．２５　根据浓度分布曲线求不

同浓度下的扩散系数

因为ｄＣ
ｄｘ Ｃ＝Ｃ２

＝０，所以由式（７．１０２）可知式（７．１０３）所定的条

件是必要的。从几何上看，这样变换坐标的目的，是要使ｘ′
＝０的平面把图７．２５中画有影线的面积划分为面积相等的
两部分Ａ和Ｂ，ｘ′＝０所决定的平面就是俣野面。很明显，只
有当扩散体系的体积不变时，俣野面才与原始焊接面重合。

经式（７．１０３）坐标变换后，式（７．１０２）变为

Ｄ（Ｃ）＝－１２ｔ
ｄｘ′
ｄ（ ）Ｃ Ｃ∫

Ｃ

Ｃ１
ｘ′ｄＣ （７．１０４）

　　俣野法根据式（７．１０４）求浓度Ｃ＝Ｃｍ 时的扩散系数Ｄ
（Ｃ）值的方法如下：

① 试样经ｔ时间扩散后，根据实验结果画出浓度分布曲线；

② 用作图法找出俣野面，即使图７．２５中的面积Ａ＝Ｂ；

③ 求积分∫
Ｃ

Ｃ１
ｘ′ｄＣ值，因为∫

Ｃ２

Ｃ１
ｘ′ｄＣ＝∫

Ｃ

Ｃ１
ｘ′ｄＣ＋∫

Ｃ２

Ｃ
ｘ′ｄＣ＝０，所以∫

Ｃ

Ｃ１
ｘ′ｄＣ＝∫

Ｃ

Ｃ２
ｘ′ｄＣ，即

图７．２５中的面积Ｂ－（Ａ－Ａ１）＝Ａ１，ｄｘ′ｄ（ ）Ｃ Ｃ
为Ｃ～ｘ曲线在浓度Ｃ处的斜率的倒数。时间

已知，则式（７．１０４）右边各项均可求得，即可求出该浓度下的扩散系数Ｄ（Ｃ）。
经过一次退火，可以获得该温度下对应于不同浓度的一系列扩散系数Ｄ（Ｃ）。
俣野面的重要物理意义是，物质流经此平面进行扩散，扩散流入的量与扩散流出的量正好

相等。

７．５　多元系统的扩散

实际接触到的系统多数是多元系统，在多元系统往往存在着几种离子同时进行的扩散。
根据扩散的定义，由于各种离子的浓度梯度或化学位梯度不同，其扩散系数也各不相同。用菲
克定律描述多元系统的扩散问题时，其形式和符号的含义也会有所变化。菲克定律中的扩散
系数Ｄ反映了扩散系统的特性，并不仅仅取决于某一种组元的特性。例如，ＣｏＯ和ＮｉＯ在高
温相互作用时，Ｃｏ２＋会扩散到ＮｉＯ晶格中，同时Ｎｉ２＋也会扩散到ＣｏＯ晶格中，这是一个二元
系统的扩散问题。如果按简单的菲克定律求解它们的扩散通量Ｊ，则公式中的扩散系数就不
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能采用Ｃｏ２＋或Ｎｉ２＋的自扩散系数。因为这时扩散是在氧基质中由两种离子同时进行的，严

格说是处在化学位梯度条件下进行的。按菲克定律应有ＪＣｏ２＋ ＝珦ＤｄＣＣｏ
２＋

ｄｘ
；ＪＮｉ２＋ ＝珦ＤｄＣＮｉ

２＋

ｄｘ
。

式中珦Ｄ 是存在化学位梯度时的扩散系数，称为相互扩散系数（或有效扩散系数、化学互扩散系
数、综合扩散系数等），可用热力学方法求出。下面分别介绍多元系统的分扩散系数和互扩散
系数。

７．５．１　能斯特爱因斯坦（ＮｅｒｎｓｔＥｉｎｓｔｅｉｎ）公式

设μ１、μ２ 分别表示多元系统中距离为δｘ的任意两点１和２的化学位。设μ１＞μ２，这时

１ｍｏｌｉ组元从１点扩散到２点时系统自由焓的变化可写成如下级数：

ΔＧ＝μ１－μ２＝
μ
ｘδ
ｘ＋

２
μ
ｘ２
δｘ２

２！＋
… （７．１０５）

　　在一级近似条件下可仅取第一项。μｘ
是力的单位，也称化学位梯度，故作用在ｉ组元的１

个粒子上的扩散推动力ｆｉ以及在ｆｉ作用下的粒子平均迁移速度ｖｉ分别为：

ｆｉ＝－１Ｎ
μｉ
ｘ

（７．１０６）

ｖｉ＝－ＢｉＮ
μｉ
ｘ

或

Ｂｉ＝ ｖｉ
１
Ｎ
μｉ
ｘ

（７．１０７）

式中　Ｂｉ———在单位作用力（ｆｉ＝１）作用下的平均迁移速度，称为绝对迁移率；

　Ｎ———阿佛加德罗常数；

　μ１———第ｉ组元的化学位。
若ｉ组元的粒子浓度为Ｃｉ，则扩散通量Ｊｉ为

Ｊｉ＝－ＣｉＢｉＮ
μｉ
ｘ

（７．１０８）

　　因为化学位是温度、压力以及外部参量（如电场、应力场等）的函数。对于等温、等压下的
理想溶液系统则有：

μｉ ＝μｉ０＋ＲＴｌｎａｉ （７．１０９）
式中　μｉ０———ｉ组元折合到１ｍｏｌ纯物质的自由焓；

　ａｉ———ｉ组元的活度。

因为活度系数γｉ＝
ａｉ
Ｃｉ
，代入式（７．１０８）得：

Ｊｉ＝－ＣｉＢｉＮＲＴ

ｘ
ｌｎａｉ＝－ＣｉＢｉＮＲＴ


ｘ
（ｌｎγｉ＋ｌｎＣｉ）

＝－ＢｉｋＴ １＋
ｌｎγｉ
ｌｎＣ（ ）ｉ Ｃｉｘ （７．１１０）

　　与菲克第一定律 Ｊｉ＝－Ｄｉ
Ｃｉ
（ ）ｘ 比较得：
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Ｄｉ＝ＢｉｋＴ １＋ｌｎγｉｌｎＣ（ ）ｉ （７．１１１）

其中括号部分称为扩散系数的热力学因子。对于理想溶液或纯组分，γｉ＝１，热力学因子亦等
于１。则

Ｄｉ＝Ｄ
ｉ ＝ＢｉｋＴ （７．１１２）

　　对于非理想溶液，

Ｄｉ＝Ｄ
ｉ １＋

ｌｎγｉ
ｌｎＣ（ ）ｉ （７．１１３）

其中Ｄｉ和Ｄ
ｉ 分别是ｉ组元在多元系统中的分扩散系数和自扩散系数。此式（７．１１３）也称能

斯特爱因斯坦（ＮｅｒｎｓｔＥｉｎｓｔｅｉｎ）公式。它表明扩散系数直接与原子迁移度Ｂｉ成比例的。
在多元系数中扩散的特点是各组元有自己的分扩散系数，并服从能斯特爱因斯坦公式。

对于二元系统可有：

Ｄ１＝Ｄ
１ １＋

ｌｎγ１
ｌｎＣ（ ）１

Ｄ２＝Ｄ
２ １＋

ｌｎγ２
ｌｎＣ（ ）

烍

烌

烎２

（７．１１４）

　　根据溶液热力学中的吉布斯杜海姆方程可得：

ｌｎγ１
ｌｎＣ１ ＝

ｌｎγ２
ｌｎＣ２

（７．１１５）

则

Ｄ１
Ｄ
１
＝ Ｄ２
Ｄ
２

（７．１１６）

　　可见在多元系统中，分扩散系数的差异只取决于自扩散系数的差异。

７．５．２　克肯达尔（Ｋｉｒｋｅｎｄａｌｌ）效应

过去人们认为，在置换型固溶体中，原子扩散的过程是通过溶剂与溶质原子直接换位进行
的。假如是这样，原始扩散界面将不会发生移动，两个组元扩散速度也应该尽相等，但是，通过
对面心立方和一些体心立方晶格的二元及多元合金进行研究之后，发现在这些合金系中不存
在这种换位机制。

能斯特爱因斯坦（ＮｅｒｎｓｔＥｉｎｓｔｅｉｎ）公式从理论上证明多元系统中各粒子具有各自的分
扩散系数，随后的克肯达尔效应则从实验上证实了ＮＥ公式的正确性。

图７．２６　克肯达尔实验

７．５．２．１　克肯达尔（Ｋｉｒｋｅｎｄａｌｌ）效应
斯密吉斯加斯（Ｓｍｉｇｅｉｓｋａｓ）和克肯达尔用实验证明了互扩

散过程中组元的扩散系数不同及置换型扩散的空位机制。

１９４７年，他们进行了如图７．２６所示的实验。在长方形的α黄
铜（Ｃｕ＋３０％Ｚｎ）棒上敷上很细的钼丝作为标记，再在黄铜上镀
铜，将钼丝包裹在黄铜与铜中间。这种布置有下述特点：黄铜
与铜构成扩散偶；高熔点金属钼丝仅仅作为标志物，在整个过
程中并不参与扩散；黄铜的熔点比铜的熔点低；扩散组元为铜和锌，二者构成置换型固溶体。

上述试样在７８５℃保温，使锌和铜发生互扩散，相对钼丝来说，显然锌向外铜向内扩散。
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实验发现，１天之后两层钼丝均向内移动了０．０１５ｍｍ，５６天之后移动０．１２４ｍｍ。这种位移量
随时间的变化数据列于表７．２。

表７．２　保温时间和钼丝的位移

保温时间（ｄ） ０ １ ３ ６ １３ ２８ ５６

钼丝的位移（ｍｍ） ０ ０．０１５ ０．０２５ ０．０３６ ０．０５６ ０．０９２ ０．１２４

钼丝间距离缩短（ｍｍ） ０ ０．０３０ ０．０５０ ０．０７２ ０．１１２ ０．１８４ ０．２４８

图７．２７　由于克肯达尔效应

引起的标志面的位移

如果铜、锌的扩散系数相等，相对钼丝进行等原子的
交换，由于锌的原子尺寸大于铜，扩散后外围的铜点阵常
数增大，而内部的黄铜点阵常数缩小，这两个效应都会使
钼丝向内移。但是，如果点阵常数的变化是钼丝移动的唯
一原因，那么移动的距离只应该有观察值的十分之一左
右。实验结果只能说明，扩散过程中锌的扩散流要比铜的
扩散流大得多，这个大小的差别是钼丝内移的主要原因。
而且还发现标志面移动的距离与时间的平方根成正比，见
图７．２７。后来发现，这种现象在合金系统及一些氧化物系
统普遍存在，因而被称为克肯达尔效应。


即由于多元系统


中各组元扩散速率不同而引起的扩散偶原始界面向扩散

速率快的一侧移动的现象称为克肯达尔效应（ＫｉｒｋｅｎｄａｌｌＥｆｆｅｃｔ


）。在扩散过程中，标志物总是
向着含低熔点组元较多的一侧移动。相对而言，低熔点组元扩散快，高熔点组元扩散慢。正是
这种不等量的原子交换造成了克肯达尔效应。

７．５．２．２　克肯达尔效应的理论和实际意义
克肯达尔效应揭示了扩散宏观规律与微观机制的内在联系，具有普遍性，在扩散理论的形

成与发展以及生产实践都有十分重要的意义。首先，克肯达尔效应直接否定了置换型固溶体
扩散的换位机制，支持了空位机制。在锌铜互扩散中，低熔点组元锌和空位的亲和力大，易换
位，这样在扩散过程中从铜中流入到黄铜中的空位就大于从黄铜中流入到铜中的空位数量。
即存在一个从铜到黄铜的净空位流，结果势必造成中心区晶体整体收缩，从而造成钼丝内移。
另外，克肯达尔效应说明，在扩散系统中每一种组元都有自己的扩散系数，由于ＤＺｎ＞ＤＣｕ，因
此ＪＺｎ＞ＪＣｕ。注意，这里所说的ＤＺｎ、ＤＣｕ均不同于菲克定律中所用的扩散系数Ｄ。

图７．２８　克肯达尔效

应的副效应

克肯达尔效应往往会产生副效应。若晶体收缩完全，原始界面会
发生移动；若晶体收缩不完全，在低熔点金属一侧会形成分散的或集中
的空位，其总数超过平衡空位浓度，形成孔洞，甚至形成克肯达尔孔，而
在高熔点金属一侧的空位浓度将减少至低于平衡空位浓度，从而也改
变了晶体的密度。试验中还发现试样的横截面同样发生了变化，例如

ＮｉＣｕ扩散偶经扩散后，在原始分界面附近铜的横截面由于丧失原子而
缩小，在表面形成凹陷，而镍的横截面由于得到原子而膨胀，在表面形
成凸起，见图７．２８。

克肯达尔效应的这些副效应在材料生产和使用中往往产生不利的影响。以电子器件为
例，其中包括大量的布线、接点、电极以及各式各样的多层结构，而且要在较高的温度工作相当
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长的时间。上述副效应会引起断线、击穿、器件性能劣化甚至使器件完全报废。因此应设法加
以控制。在集成电路中，为了给电路提供外部引线，要将金丝与铝焊在一起。在电路工作过程
中，铝和金原子穿过界面相互扩散，由于扩散速率不同产生的空位聚集而形成空洞。随着空洞
的长大，ＡｕＡｌ接头变弱，最终可能失效。接头周围由于出现合金化而变成紫色，这种过早的
失效称为紫灾（ＰｕｒｐｌｅＰｌａｇｕｅ）。解决紫灾问题的一个办法是将焊好的接头放在氢气中进行处
理，氢气溶解于铝中，填充空位，阻止铝原子的自扩散，从而降低铝原子向金中的扩散，避免和
延缓克肯达尔效应及紫灾问题。

【例７．５】　在１０００℃时将金和银结合在一起，可形成一个扩散偶。试给出扩散处理１０ｈ
后银合金的浓度分布曲线。

【解题思路】　这是一个互扩散问题。要想确定两种原子同时相互扩散时的浓度分布问
题，需要利用菲克第二定律的另一形式的解（式（７．５０）的等价形式）：

Ｃ－Ｃ０
Ｃ１－Ｃ０ ＝

ｅｒｆ
ｘ

２槡（ ）Ｄｔ
（７．６５）

式中　Ｃ１———组元１中扩散物质Ａ的浓度；

　Ｃ０———扩散物质Ａ在组元１和组元２中的平均浓度；

　Ｃ———经过时间ｔ后在组元２中距原界面ｘ处扩散物质Ａ 的浓度（参见图７．１１）。
【解】　金向银中扩散时：

Ｃ１＝１００％Ａｕ，Ｃ０＝５０％Ａｕ　　　　　　

Ｄ＝０．２６ｅｘｐ －４５５００×４．１８１２７３（ ）Ｒ ＝４×１０－９ｃｍ２／ｓ

ＣＡｕ－５０
１００－５０＝

ｅｒｆ
ｘ

２ ４×１０－９×１０×槡（ ）３６００
＝ｅｒｆ（４２ｘ） （７．１１７）

　　银向金中扩散时：

Ｃ１＝１００％Ａｇ，Ｃ０＝５０％Ａｇ　　　　　　

Ｄ＝０．０２７ｅｘｐ －４０２００×４．１８１２７３（ ）Ｒ ＝９×１０－９ｃｍ２／ｓ

ＣＡｇ－５０
１００－５０＝

ｅｒｆ
ｘ

２ ９×１０－９×１０×槡（ ）３６００
＝ｅｒｆ（２７．７ｘ） （７．１１８）

　　用不同ｘ值代入上述各方程中，就可得到表７．３的数据。如果金向银方向扩散，即当从接
触界面向金方向运动时，ｘ是正值；如果银向金方向扩散，即当从接触界面向银方向运动时，ｘ
是负值。

表７．３　式（７．１１７）和式（７．１１８）的计算值

金向银中扩散 银向金中扩散

ｘ（ｃｍ） ４２ｘ Ｃ－５０
１００－５０ ＣＡｕ ｘ（ｃｍ） ２７．７ｘ Ｃ－５０

１００－５０ ＣＡｇ

０．０４ １．６８ ０．９８ ９９ ０．０４ １．１１ ０．８８ ９４

０．０２ ０．８４ ０．７６ ８８ ０．０２ ０．５５ ０．５６ ７８

０．０１ ０．４２ ０．４４ ７２ ０．０１ ０．２８ ０．３１ ６５．５

０．００５ ０．２１ ０．２３ ６１．５ ０．００５ ０．１４ ０．１６ ５８
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续表７．３

金向银中扩散 银向金中扩散

ｘ（ｃｍ） ４２ｘ Ｃ－５０
１００－５０ ＣＡｕ ｘ（ｃｍ） ２７．７ｘ Ｃ－５０

１００－５０ ＣＡｇ

０ ０ ０ ５０ ０ ０ ０ ５０

－０．００５ －．０２１ －０．２３ ３８．５ －０．００５ －０．１４ －０．１６ ４２

－０．０１ －０．４２ －０．４４ ２８ －０．０１ －０．２８ －０．３１ ３４．５

－０．０２ －０．８４ －０．７６ １２ －０．０２ －０．５５ －０．５６ ２２

－０．０４ －１．６８ －０．９８ １ －０．０４ －１．１１ －０．８８ ６

图７．２９为金和银扩散偶的浓度分布图。由于银的扩散系数较大，故原始接触界面向银侧
移动。

图７．２９　金和银扩散偶的浓度分布图

７．５．３　达肯（Ｄａｒｋｅｎ）方程

达肯（Ｄａｒｋｅｎ）对克肯达尔效应作进一步的研究。他引入了两个平行的坐标系：一个是固

图７．３０　扩散效果为本征扩散

和整体收缩效果之和

定坐标系ｘ、ｙ；一个是坐落在晶面上和晶面一起运动的动坐标系

ｘ′、ｙ′，见图７．３０。他同时采用了两个扩散系数ＤＡ 和ＤＢ，分别
表示组元Ａ和Ｂ 的分扩散系数。试验中测得的，或者说菲克定
律中所采用的是综合扩散系数，常以珦Ｄ 表示。

在推导珦Ｄ、ＤＡ、ＤＢ 关系时，假设在扩散过程中，晶格常数不
变、晶体中各点的密度不变、横截面的面积不变，分扩散是相对
于动坐标而言的；总的扩散效果为分扩散和整体收缩效果之和。

相对于动坐标系，Ａ、Ｂ的分扩散通量分别为ＪＡ１、ＪＢ１

ＪＡ１＝－ＤＡＣＡｘ
（７．１１９）

ＪＢ１＝－ＤＢＣＢｘ
（７．１２０）

　　由于ＪＢ１＞ＪＡ１，高熔点一侧有流体静压力，则各晶面连同动
坐标系会沿ｘ方向平移，相对于固定坐标系，增加了方向相同的
两个附加通量ｖＣＡ和ｖＣＢ。所以对固定坐标系，总通量为：
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ＪＡ ＝ＪＡ１＋ｖＣＡ ＝－ＤＡＣＡｘ ＋
ｖＣＡ ＝－珦ＤＣＡｘ

（７．１２１）

ＪＢ ＝ＪＢ１＋ｖＣＢ ＝－ＤＢＣＢｘ ＋
ｖＣＢ ＝－珦ＤＣＢｘ

（７．１２２）

式中　ｖ———ｘ处晶面的平移速度；

　ＣＡ、ＣＢ———ｘ处Ａ 组元和Ｂ 组元的浓度。
式（７．１２１）、式（７．１２２）后面等号成立的依据为菲克第一定律。
根据扩散中晶体各点密度不变的条件，有：

ＣＡ（ｘ）＋ＣＢ（ｘ）＝ｃｏｎｓｔ
所以

ＣＡ
ｘ ＝－ＣＢｘ

（７．１２３）

　　为了求出ＤＡ、ＤＢ、珦Ｄ 三者之间的关系，将式（７．１２１）、式（７．１２２）、式（７．１２３）联立并消去ｖ
得：

（ＣＡＤＢ＋ＣＢＤＡ）ＣＡｘ ＝珦Ｄ（ＣＡ＋ＣＢ）ＣＡｘ
ＣＡ

ＣＡ＋ＣＢ
ＤＢ＋ ＣＢ

ＣＡ＋ＣＢ
ＤＡ ＝珦Ｄ

即

ＮＡＤＢ＋ＮＢＤＡ ＝珦Ｄ （７．１２４）
式中　ＮＡ、ＮＢ———Ａ、Ｂ组元在合金中的摩尔分数。

由式（７．１２１）、式（７．１２２），利用ＪＡ＝－ＪＢ，得晶面（亦即克肯达尔标志面）的迁移速度

ｖ＝ （ＤＢ－ＤＡ）ＮＢ

ｘ

ｖ＝ （ＤＡ－ＤＢ）ＮＡ



烍

烌

烎ｘ

（７．１２５）

式（７．１２４）、式（７．１２５）合称为达肯方程。式中ＤＡ 及ＤＢ 分别是组元Ａ 及Ｂ 在浓度梯度下的
扩散系数，称为分扩散系数（亦称偏扩散系数）；珦Ｄ 为综合扩散系数（亦称化学扩散系数或互扩
散系数）。由式（７．１２４）可知，对珦Ｄ 影响大的是摩尔分数小的组元。

通过实验可以测量标志物的迁移速度。已知位移量与时间的关系为：

ｌ＝ 槡ｂｔ （７．１２６）
式中　ｌ———标志物移动距离；

　ｂ———比例常数。
则界面的迁移速度为：

ｖ＝ｄｌｄｔ＝
ｄ（槡ｂｔ）
ｄｔ ＝ ｌ２ｔ

（７．１２７）

　　在一定浓度下，通过实验测定综合扩散系数珦Ｄ，标志物移动速度ｖ，再根据式（７．１２４）、式
（７．１２５）可求出分扩散系数ＤＡ、ＤＢ。

由式（７．１２４）可以看出，综合扩散系数珦Ｄ不代表一种原子的扩散系数，一般情况下珦Ｄ≠ＤＡ
≠ＤＢ，只有当样品中组元Ａ（或Ｂ）很少时，才有珦Ｄ≈ＤＡ（或珦Ｄ≈ＤＢ）。当ＣＡ＝ＣＢ 时，珦Ｄ＝
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１
２
（ＤＡ＋ＤＢ），即综合扩散系数为两个分扩散系数的算术平均值。如果ＤＡ＝ＤＢ，则原始界面

的移动速度ｖ为零。这说明原始界面的移动正是由于两个组元的分扩散系数不等所引起的。
对Ｃｕ３０％Ｚｎ和纯铜的扩散偶，刚开始扩散时，标志面上Ｚｎ的摩尔分数ＮＺｎ＝２２．５％，根据

达肯的计算结果，该浓度下ＤＣｕ＝２．２×１０－９ｃｍ２／ｓ；ＤＺｎ＝５．１×１０－９ｃｍ２／ｓ；ＤＺｎＤＣｕ
＝２．３。而当

ＮＺｎ→０时，珦Ｄ≈ＤＺｎ，此时ＤＺｎ＝０．３×１０－９ｃｍ２／ｓ，可见浓度由０增至２２．５％Ｚｎ，ＤＺｎ增加了

１７倍。

下面再讨论一下菲克定律。在菲克定律一节中只讨论了一个通量方程Ｊ＝－ＤＣｘ
，那时

隐含着一个假定，认为二元系统在扩散时两组元反向扩散，它们的扩散系数是相同的，虽然有
两个方程：

ＪＡ１＝－ＤＡＣＡｘ

ＪＢ１＝－ＤＢＣＢ

烍

烌

烎ｘ

（７．１２８）

　　只要研究其中的—个就够了。现在我们的认识深入了一步，知道ＤＡ 可以不等于ＤＢ，式
（７．１２８）是对动坐标而言，是描述纯扩散性流动的。人们原先的设想，对于固定坐标系还是对
的，不过应当把菲克定律理解为：

ＪＡ ＝－珦ＤＣＡｘ

ＪＢ ＝－珦ＤＣＢ

烍

烌

烎ｘ

（７．１２９）

这里的通量为纯扩散性流动和整体迁移的总和，珦Ｄ 为系统的综合扩散系数。式（７．１２９）正是人
们经常采用的菲克定律。

对于ＣｏＯ和ＮｉＯ在高温时的相互扩散过程，由于这两者能形成固溶体（Ｃｏ，Ｎｉ）Ｏ，此过程
的实质是 Ｃｏ２＋ 和 Ｎｉ２＋ 在固定的氧离子基质中的扩散。其互扩散系数 珦Ｄ＝（ＤＮｉＮＣｏ＋
ＤＣｏＮＮｉ），利用式（７．１１３）、式（７．１１４）得：

珦Ｄ＝ （Ｄ
ＮｉＮＣｏ＋Ｄ

ＣｏＮＮｉ）１＋ｄｌｎγＣｏｄｌｎＮ（ ）Ｃｏ
（７．１３０）

式中　ＮＣｏ、ＮＮｉ———Ｃｏ２＋、Ｎｉ２＋的摩尔分数；

　Ｄ
Ｃｏ、Ｄ

Ｎｉ———Ｃｏ２＋、Ｎｉ２＋的自扩散系数。
由于此固溶体近似于理想溶液，故有：

珦Ｄ＝ＮＣｏＤ
Ｎｉ＋（１－ＮＣｏ）Ｄ

Ｃｏ （７．１３１）

　　图７．３１（ａ）是按式（７．１３１）计算的珦Ｄ值与实测值比较；（ｂ）是Ｃｏ６０和Ｎｉ５７在（Ｃｏ，Ｎｉ）Ｏ晶体
中的示踪扩散系数。可以看到，式（７．１３１）关系与实测结果是良好一致的，图７．３２示出几种特
定组成的氧化物的相互扩散系数。

到现在为止，我们已经接触到３个平面：

Ｓ０———原始焊接面，对于固定的空间坐标系，在扩散中其位置是不变的；

ＳＭ———俣野面，其物理意义是在扩散过程中，向两个相反方向流过此面的物质的量相等；

ＳⅠ———克肯达尔标记面，可以认为是固定在某一晶面上的动坐标系，在不等量原子交换
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图７．３１　（Ｃｏ，Ｎｉ）Ｏ晶体中的互扩散
（ａ）在１３００℃和１４４５℃的空气介质中相互扩散系数计算值与实测值比较；

（ｂ）在（Ｃｏ、Ｎｉ）Ｏ晶体中Ｃｏ６０、Ｎｉ５７的示踪扩散系数

的扩散中，其运动速度为ｖ。

图７．３２　几种特定氧化物的互扩散系数　 图７．３３　不同条件下，Ｓ０、ＳＭ、ＳⅠ的位置

在扩散宏观规律的讨论结束之前，总结—下在不同条件下３个平面相对位置的变化规律，
以建立扩散过程中物质流动的明晰图像，见图７．３３。
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（ａ）Ｃｔ＝０
，且ＤＡ＝ＤＢ，即浓度不随时间变化，本征扩散系数相同。由式（７．１２５），ｖ＝０，

动坐标系不动，所以Ｓ０＝ＳⅠ；对固定坐标系，由式（７．１１７）至式（７．１２３），ＪＡ１＝－ＪＢ１＝ＪＡ＝
－ＪＢ，所以Ｓ０＝ＳＭ。

（ｂ）当Ｃｔ＝０
，ＤＡ≠ＤＢ 时，对动坐标系，ＪＡ１≠－ＪＢ１，所以ＳⅠ≠Ｓ０；对固定坐标系，ＪＡ＝

－ＪＢ，所以Ｓ０＝ＳＭ。也就是说，以标记面为准，ＪＡ１≠－ＪＢ１，必然引起整体流动。以Ｓ０ 面为
准，Ｚｎ过来得多，又退回去了一部分，Ｃｕ过去得少，又补充了一部分。经过这样调整以后，通
过Ｓ０ 面的总通量ＪＡ＝ＪＢ，所以Ｓ０面也即俣野面。图中ｘ１是克肯达尔效应引起的。

（ｃ）当Ｃｔ≠０
，且ＤＡ＝ＤＢ 时，由于等量原子交换也会引起标记移动，ｘ２ 是点阵常数变化

引起的，在这种情况下ＳＭ≠Ｓ０，ＳⅠ＝ＳＭ。

（ｄ）当Ｃｔ≠０
，ＤＡ≠ＤＢ 时，ＳＭ≠Ｓ０≠ＳⅠ，在ＣｕＺｎ系中，如果扩散退火的时间足够长，实

际观察到的就是如此。

７．６　影响扩散系数的因素

扩散是一个基本的动力学过程，对材料制备、加工中的性能变化及显微结构形成以及材料
使用过程中性能衰减起着决定性的作用，对相应过程的控制，往往从影响扩散速度的因素入手
来控制，因此，掌握影响扩散的因素对深入理解扩散理论以及应用扩散理论解决实际问题具有
重要意义。

扩散系数是决定扩散速度的重要参量。讨论影响扩散系数因素的基础常基于式（７．８０）

Ｄ＝Ｄ０ｅｘｐ － Ｑ（ ）ＲＴ
从数学关系上看，扩散系数主要决定于温度和活化能，显含于函数关系中，其他一些因素则隐
含于Ｄ０ 和Ｑ中。这些因素可分为外在因素和内在因素两大类。

７．６．１　外在因素

７．６．１．１　温度的影响
在其他条件一定时，扩散系数Ｄ 与温度Ｔ 的关系都服从式（７．８０）所示的指数规律，即

ｌｎＤ与１Ｔ
成线性关系，直线与纵坐标的截距为ｌｎＤ０，直线的斜率为－ＱＲ

。一些离子在各种氧

化物中的扩散系数与温度的关系示于图７．３４，结合式（７．８０）可求出相应活化能。但是扩散活
化能还受到扩散物质和扩散介质性质以及杂质和温度等的影响。

扩散系数对温度是非常敏感的，在固相线附近对于置换型固溶体Ｄ＝１０－８～１０－９ｃｍ２／ｓ，
间隙型固溶体 Ｄ＝１０－５～１０－６ｃｍ２／ｓ；而在室温时分别为１０－２０～１０－５０ｃｍ２／ｓ及１０－ｌ０～
１０－３０ｃｍ２／ｓ量级。因此，实际扩散过程，特别是置换型固溶体的扩散过程，只能在高温下进
行，在室温下是很难进行的。表７．４列出了一些常见元素不同温度下在铁中的扩散系数Ｄ。
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图７．３４　扩散系数与温度的关系

表７．４　不同温度时的各元素在铁中的扩散系数

扩散元素 扩散温度（℃） Ｄ×１０５（ｃｍ２／２４ｈ） 扩散元素 扩散温度（℃） Ｄ×１０５（ｃｍ２／２４ｈ）

Ｃ ９２５ １２０５ Ｃｒ １１５０ ５．９
１０００ ３１００ １２００ １５～７０
１１００ ８６４０ １３００ １９０～４６０

Ａｌ ９００ ３３ Ｍｏ １２００ ２０～１３０
１１５０ １７０ Ｗ １２８０ ３．２

Ｓｉ ９６０ ６５ １３３０ ２１
１１５０ １２５ Ｍｎ ９６０ ２．６

Ｎｉ １２００ ０．８ １４００ ８３０

７．６．１．２　杂质（第三组元）的影响
当均匀晶体中引入第三组元时，一方面可能导致扩散介质产生晶格畸变，另一方面也可能

使扩散粒子附加上键力。前者将使扩散系数增大，后者则使之减小。一般说来凡第三组元能
与扩散介质形成化合物的，扩散将减慢，而不形成化合物的，则会因使晶格畸变、活化能降低而
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加速扩散。
第三组元对二元合金中的组元扩散的影响是比较复杂的。在碳钢中加入强碳化物形成元

素 Ｗ、Ｍｏ、Ｖ等，会使碳原子在铁中的扩散速率明显变慢；加入能溶入碳化物的合金元素 Ｍｎ，
则对碳原子扩散没有影响；而非碳化物形成元素Ｃｏ等，加速碳的扩散。在铝镁合金中添加

ＷＺｎ＝２．７％，使镁在铝中的扩散速率减小了一半。
除影响扩散速率外，第三组元的加入还可能改变扩散组元的化学位，从而影响了扩散方

向。有一由ＦｅＷＣ０．４４％和ＦｅＷＣ０．４８％ＷＳｉ４％组成的扩散偶。在初始阶段；如图７．３５（ａ）
所示，扩散偶中组元碳没有明显的浓度梯度，然而经过１０５０℃扩散１３ｄ（天）以后，反而有了如
图７．３５（ｂ）所示的浓度分布，界面的富硅一侧的碳浓度急剧减低，而另一侧碳浓度则急剧升
高。这说明发生了碳原子由富硅的一侧向另一侧的上坡扩散。这种现象的出现是由于硅提高
了合金中碳的化学位，驱使碳由含硅的一侧向不含硅的一侧迁移，以求达到化学位的平衡。图

７．３５（ｃ）显示出经过一段时间扩散后碳化学位的变化。尽管硅的扩散速率比碳要小得多，在

１０５０℃也要发生扩散。图７．３６给出ＦｅＳｉＣ三元相图的一角，图中的Ａ、Ｂ两点分别表示扩散
偶分界面两侧等距点在扩散前的成分。随着扩散时间的延续，两点的成分将沿着实线中的箭
头所指的方向变化，最终都达到Ｃ点的成分。

图７．３５　硅对碳在铁中化学位的影响
（ａ）ｔ＝０时Ｓｉ、Ｃ的浓度分布；（ｂ）１０５０℃，１３ｄ扩散后Ｃ的浓度分布 ；（ｃ）Ｃ的化学位变化

图７．３６　扩散偶界面两侧浓度的变化

７．６．１．３　气氛的影响
气氛的影响与扩散物质和扩散介质的组成以及扩散

机构有关，如式（７．８５）等所示的氧分压对扩散的影响关
系就是一例。

７．６．１．４　固溶体类型的影响
对于形成固溶体系统，则固溶体结构类型对扩散有

着显著的影响。间隙型固溶体比置换型固溶体容易扩
散，因为间隙扩散机制的扩散激活能小于置换型扩散。
间隙型固溶体中间隙原子已位于间隙，而置换型固溶体
中溶质原子通过空位机制扩散时，需要首先形成空位，因
而激活能高。Ｈ、Ｃ和Ｎ在αＦｅ中形成间隙固溶体，它们
的扩散激活能分别为８．２ｋＪ／ｍｏｌ、８５．４ｋＪ／ｍｏｌ、７６．２ｋＪ／ｍｏｌ，而置换型固溶体的扩散激活能大
多在１８０～３４０ｋＪ／ｍｏｌ范围之内，多数的Ｑ≈２５０ｋＪ／ｍｏｌ。在置换型固溶体中，组元原子间尺寸
差别越小，电负性相差越大，亲和力越强，则扩散越困难。表７．５给出不同溶质原子在奥氏体
中的扩散激活能数据。
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表７．５　溶质原子在奥氏体中的扩散激活能

固溶体类型 置换型 间隙型

溶质元素 Ａｌ Ｎｉ Ｍｎ Ｃｒ Ｍｏ Ｗ Ｎ Ｃ Ｈ

在γＦｅ中Ｑ（ｋＪ／ｍｏｌ） １８４ ２８２．５ ２７６ ３２３ ２４７ ２６１．５ １４６ １３４ ４２

７．６．２　内在因素

７．６．２．１　扩散物质性质的影响
一般说来，扩散粒子性质与扩散介质性质间差异越大，扩散系数也越大。这是因为当扩散

介质原子附近的应力场发生畸变时，就较易形成空位和降低扩散活化能而有利于扩散。故扩
散原子与介质原子间性质差异越大，引起应力场的畸变也愈烈，扩散系数也就愈大。表７．６列
出若干金属原子在铅中的扩散系数，可以看出当扩散元素与铅所属的周期表第Ⅳ族相隔愈远，
活化能愈低。

表７．６　若干金属在铅中的扩散系数

扩散元素 原子半径（ｎｍ）
在铅中的溶解度

极限％（原子比）

扩散元素的熔化

温度（℃）
扩散系数（ｃｍ２／ｓ）

Ａｕ ０．１４４ ０．０５ １０６３ ４．６×１０－５

Ｔｉ ０．１７１ ７９ ３０３ ３．６×１０－１０

Ｐｂ（自扩散） ０．１７４ １００ ３２７ ７×１０－１１

Ｂｉ ０．１８２ ３５ ２７１ ４．４×１０－１０

Ａｇ ０．１４４ ０．１２ ９６０ ９．１×１０－８

Ｃｄ ０．１５２ １．７ ３２１ ２×１０－９

Ｓｎ ０．１５８ ２．９ ２３２ １．６×１０－１０

Ｓｂ ０．１６１ ３．５ ６３０ ６．４×１０－１０

（１）原子键力的影响
从扩散的微观机制可以看到，原子迁移到新位置上去时，必须挤开通路上的原子引起局部

的点阵畸变，也就是说要部分地破坏原子结合键才能通过。因此，原子键力越强，扩散激活能

Ｑ值越高。同时也可以预期，反映原子结合能的宏观参量，如熔点Ｔｍ、熔化潜热Ｌｍ、升华潜热

Ｌｓ和膨胀系数α等与扩散激活能Ｑ 成正比关系。遵循下面的经验关系：

Ｑ＝３２Ｔｍ 或Ｑ ＝４０Ｔｍ
Ｑ＝１６．５Ｌｍ
Ｑ＝０．７Ｌｓ
Ｑ＝２．４／

烍

烌

烎α

（７．１３２）

　　表７．７列出了不同晶体结构的纯金属的自扩散常数Ｄ０和激活能Ｑ的数据。

·８０４· ７　基本动力学过程———扩散



表７．７　纯金属的自扩散常数Ｄ０ 和激活能Ｑ的数据

类型 金属 Ｔｍ（Ｋ） Ｄ０（ｃｍ２／ｓ） Ｑ／（ｋＪ／ｍｏｌ） Ｑ
ＲＴｍ ＤＴｍ（μｍ／ｓ）

ｂｃｃ
（碱金属）

Ｒｂ ３１２ ０．２３ ３９．４ １５．２０ ５．７８
Ｋ ３３７ ０．３１ ４０．８ １４．５７ １４．６
Ｎａ ３７１ ０．２４２ ４３．８ １４．２１ １６．４
Ｌｉ ４５４ ０．２３ ５５．３ １４．６６ ９．９１

平均 —
０．２５

×÷１．１５
—

１４．６６

±０．４１

１０．８

÷１．６０

ｂｃｃ
（其他金属）

βＴｉ ５７７ ０．４０ ９４．６ １９．７２ ０．１０８
Ｅｕ １０９５ １．００ １４３．５ １５．７７ １４．２
Ｅｒ １７９５ ４．５１ ３０２．４ ２０．２７ ０．７０８

βＴｉ １９３３ １．０９ ２５１．２ １５．６４ １７．６

βＺｒ ２１２５ １．３４ ２７３．５ １５．４９ ２５．２
Ｃｒ ２１３０ ０．２０ ３０８．６ １７．４３ ０．５３６
Ｖ ２１６３ ０．２８８ ３０９．２ １７．２０ ０．９７４
Ｎｂ ２７４１ １２．４ ４３９．６ １９．３０ ５．１５
Ｍｏ ２８９０ １．８０ ４６０．６ １９．１８ ０．８４３
Ｔａ ３２６９ １．２４ ４１３．３ １５．２１ ３０．６
Ｗ ３６８３ ４２．８０ ６４１．０ ２０．９４ ３．４３

平均 —
１．６０

×÷４．９７
—

１７．８８

±２．１２

２．８５

×÷６．４５

ｆｃｃ

Ｐｂ ６０１ １．３７ １０９．１ ２１．８４ ０．０４４６
Ａｌ ９３３ １．７０ １４２．０ １８．３１ １．８９
Ａｇ １２３４ ０．４０ １８４．６ １８．００ ０．６０８
Ａｕ １３３６ ０．１０７ １７６．９ １５．９３ １．２９
Ｃｕ １３５６ ０．３１ ２００．３ １７．７８ ０．５９１
Ｎｉ １７２６ １．９０ ２７９．７ １９．５０ ０．６４５

βＣｏ １７６８ ０．８３ ２８３．４ １９．２９ ０．３４８

γＦｅ １８０５ ０．４９ ２８４．１ １８．９４ ０．２９１
Ｐｄ １８２５ ０．２０５ ２６６．３ １７．５６ ０．４８５
Ｔｈ ２０２３ １．２０ ３１９．７ １９．０２ ６．６１
Ｐｔ ２０４６ ０．２２ ２７８．４ １６．３７ ０．１７０

平均 —
０．５４６

×÷２．６３
—

１８．４１

±１．５１

０．５５０

×÷２．７９
ｈｃｐ Ｃｄ／／ｃ ５９４ ０．５０ １０９．１ １５．４

Ｃｄ⊥ｃ １．００ １４２．０ １６．２
Ｚｎ／／ｃ ６９２ １．３０ １８４．６ １５．９
Ｚｎ⊥ｃ １．８０ １７６．９ １６．７
Ｍｇ／／ｃ ９２２ １０．０ ２００．３ １７．６
Ｍｇ⊥ｃ １５．０ ２７９．７ １７．８

（２）晶体结构的影响
晶体结构反映了原子在空间的排列情况，原子排列越紧密，原子间的结合力越强，扩散激

活能越高，而扩散系数越小。面心立方点阵比体心立方点阵紧密，铁在面心立方点阵中的自扩
散系数 ＤγＦｅ与在体心立方点阵的 ＤαＦｅ相比，两者在９１０℃相差了两个数量级，ＤγＦｅ≈
３００ＤαＦｅ。同样，间隙原子碳在体心立方铁中的扩散速率也远大于在面心立方铁中，在同一温
度下前者约是后者的１００倍。形成置换型固溶体的Ｃｒ、Ｍｏ、Ｗ 等也是在铁素体中扩散速率较
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图７．３７　碳在奥氏体中的扩散

系数与碳浓度的关系

快。
从表７．７的数据可以看出，在对称性高的立方晶系

中，没有发现扩散各向异性，而在对称性较低的晶体中，
则有明显的扩散各向异性。例如，具有菱方结构的铋，平
行与垂直于ｃ轴的自扩散系数相差约１０００倍。

（３）扩散组元浓度的影响
图７．３７示出，碳在奥氏体中的扩散系数与碳浓度的

关系，可以看出随着碳浓度的增加碳的扩散系数也增加。
碳浓度的增加还使铁的自扩散系数增加。图７．３８给出
了ＦｅＮｉ、ＰｂＣｕ、ＣｕＡｕ合金的液相线和互扩散系数与
浓度的关系曲线。图中的曲线表示，若加入的组元使固

溶体的熔点降低，则使互扩散系数珦Ｄ 升高，若使熔点升高，则互扩散系数降低。

图７．３８　几种合金的相图与互扩散系数

前面曾假定扩散系数不随浓度变化而改变，这是有误差的，只有在稀薄固溶体中，或扩散
是在较小的浓度范围内进行时，才可以认为扩散系数是常数。

７．６．２．２　扩散介质结构的影响
通常扩散介质结构愈紧密，扩散愈困难，反之亦然。例如在一定温度下，锌在具有体心立

方点阵结构（紧密度较小）的β黄铜中的扩散系数大于具有面心立方点阵结构（紧密度较大）
的α黄铜中的扩散系数。同样，同一物质在晶体中的扩散系数要比在玻璃或熔体中小几个数
量级，而同一物质在不同的玻璃中的扩散系数随玻璃密度而变化。如氦原子在石英玻璃中的
扩散远比在钠钙玻璃中为大，因为后者比前者结构更为紧密。

【例７．６】　９１２℃铁具有同素异构转变，试比较碳在面心立方铁和体心立方铁中扩散系数
的大小，并对差别进行解释。已知扩散系数的相关数据为：

Ｄｂｃｃ ＝０．０１１ｅｘｐ －２０９００×４．１８（ ）ＲＴ 　　ｃｍ２／ｓ

Ｄｆｃｃ ＝０．２３ｅｘｐ －
３２９００×４．１８（ ）ＲＴ 　　ｃｍ２／ｓ

　　【解】　９１２℃时

Ｄｂｃｃ ＝０．０１１ｅｘｐ －２０９００×４．１８８．３１×（ ）１１８５ ＝１．５２×１０－６　ｃｍ２／ｓ
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Ｄｆｃｃ ＝０．２３ｅｘｐ －３２９００×４．１８８．３１×（ ）１１８５ ＝１．９１×１０－７　ｃｍ２／ｓ

　　在相同条件下，碳在体心立方铁中的扩散系数比在面心立方铁中的快，主要是因为体心立
方结构的堆积因子较面心立方的小。

７．６．２．３　位错、晶界和表面对扩散的影响
以上讨论的都限于原子（或缺陷）通过晶格的扩散或体积扩散。实际上，处于晶体表面、晶

界和位错处的原子位能总高于正常晶格上的原子，它们扩散所需的活化能也较小，相应的扩散
系数较大。因此晶界、表面和位错往往会成为原子（或缺陷）扩散的快速通道，从而对扩散速度
产生重要的影响。

（１）表面、界面的影响
考虑到沿界面扩散的通量Ｊ可以用下式表示：

Ｊ＝－ＤｆｅｄＣｄｘ
（７．１３２）

图７．３９　在晶体表面、晶界和位错线扩

散时，有效扩散面积示意图

此处ｆｅ是对一个已知扩散机构中，扩散界面占总面积
的有效分数。对纯体积扩散ｆｅ＝１。如有界面扩散参
与，情况就不同了。如图７．３９所示，表面扩散发生在

厚度为δ的区域内，其中ｆｅ＝２δｒ
。因δ值通常为０．５ｎｍ

左右，故对ｒ＝１０－２ｍ的棒，ｆｅ＝１０－７。尽管在高温时，
界面扩散系数较体积扩散系数一般约大１０４，相比之
下，通过表面的扩散通量仍只占不大的部分（占１０－３左
右）而可忽略。只有当该试棒或晶粒尺寸小到１０μｍ
以下，表面扩散才和体积扩散具有相同程度或更为重要，在这样小的情况下，弯曲表面引起的
额外推动力也将变得重要了。

（２）位错的影响
位错对扩散的效应，一般仅在温度相当低时才能觉察到。如图７．３９所示的位错线，其

ｆｅ＝ δ（ ）ｒ
２

。若ｒ＝１０－２ｍ，则ｆｅ＝１０－５，当位错密度较高如达到１０７ 条，则ｆｅ≈１０－８。所以高

温时沿位错线扩散通量是很小的。但位错扩散系数和自扩散系数之比Ｄｄ
Ｄ
是随温度降低而增

大的。只有当温度较低，位错密度足够大时，位错扩散的贡献才能与体积扩散相比拟而显得
重要。

（３）晶界的影响
晶界扩散现象是更为复杂的。有人用Ｎｉ２＋扩散到 ＭｇＯ双晶及其多晶试样，以研究晶界

对扩散的影响，发现沿ＮｉＯ晶界法线方向两边晶粒体内渗透的速度，明显地随晶粒尺寸而变
化。从图７．４０可见，晶粒尺寸愈小，渗入的深度和浓度也愈大，说明晶界扩散的影响也随之
加剧。

图７．４１是用富含Ｏ１８的气相与Ａｌ２Ｏ３单晶和多晶进行氧扩散的试验结果，它清楚表明晶
界使扩散加强。同样发现，对Ｆｅ２Ｏ３、ＣｏＯ和ＳｒＴｉＯ３沿晶界或位错的氧扩散也有所加强，但对

ＢｅＯ、ＵＯ２、Ｃｕ２Ｏ、（Ｚｒ、Ｃａ）Ｏ２ 和钇铝石榴子石却没有得到预期的加强作用。反之，ＵＯ２、

·１１４·７．６　影响扩散系数的因素



图７．４０　Ｎｉ２＋沿 ＭｇＯ晶界法线方

向透入深度的浓度分布图

图７．４１　Ｏ２－和Ａｌ３＋在氧化铝单晶

和多晶体中的自扩散系数

ＳｉＴｉＯ３、（Ｚｒ、Ｃａ）Ｏ２ 有正离子扩散的加强作用，而Ａｌ２Ｏ３、Ｆｅ２Ｏ３、ＮｉＯ和ＢｅＯ则没有。这种晶
界扩散中仅有一种离子优先扩散的现象是与该组成晶粒的晶界电荷有关，即与晶界电荷符号
相同的离子有优先扩散的加强作用。由此可见，这种晶界中过剩的离子迁移机构，似乎是晶界
扩散加强效应的原因。若果真如此，那么异性杂质的浓度将影响晶界上电荷及其增加的离子
的浓度。

【例７．７】　设有一纯钨与钨钍合金构成的扩散偶。合金中钍原子的含量为１ａｔｍ％。在

２０００℃扩散处理几分钟后，得到厚度为０．０１ｃｍ的过渡带。试求当扩散分别为（ａ）体积扩散、
（ｂ）晶界扩散、（ｃ）表面扩散时，钍原子的扩散通量是多少？

已知钍在钨中的表面扩散、晶界扩散及体积扩散系数分别为：

０．４７ｅｘｐ －６６４００×４．１８（ ）ＲＴ ｃｍ２／ｓ

０．７４ｅｘｐ －９００００×４．１８（ ）ＲＴ ｃｍ２／ｓ

１．００ｅｘｐ －１２００００×４．１８（ ）ＲＴ ｃｍ２／ｓ

金属钨的结构为体心立方结构，点阵常数为０．３１６５ｎｍ。
【解】　单位体积钨的原子数：

Ｗａｔｍ

Ｖ ＝ ２
（０．３１６５×１０－７）３

＝６．３×１０２２ａｔｍ／ｃｍ２

　　钨钍（１ａｔｍ％）合金中，钍原子数：

ＣＴｈ＝０．０１×６．３×１０２２＝６．３×１０２０ａｔｍ／ｃｍ３

　　在纯钨中，钍原子数为零，故浓度梯度为：
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ΔＣ
Δｘ＝

０－６．３×１０２０

０．０１ ＝－６．３×１０２２ａｔｍ／ｃｍ４

　　（ａ）体积扩散

Ｄ＝１．００ｅｘｐ －１２００００×４．１８８．３１×（ ）２２７３ ＝２．８９×１０－１２ｃｍ２／ｓ

Ｊ＝－ＤΔＣΔｘ ＝－
２．８９×１０－１２×（－６．３×１０２２）＝１．８２×１０１１Ｔｈａｔｍ／（ｃｍ２·ｓ）

　　（ｂ）晶界扩散

Ｄ＝０．７４ｅｘｐ －９００００×４．１８８．３１×（ ）２２７３ ＝１．６４×１０－９ｃｍ２／ｓ　　　　　

Ｊ＝－ＤΔＣΔｘ＝－
１．６４×１０－９×（－６．３×１０２２）

＝１．０３×１０１４Ｔｈａｔｍ／（ｃｍ２·ｓ）

　　（ｃ）表面扩散

Ｄ＝０．４７ｅｘｐ －６６４００×４．１８８．３１×（ ）２２７３ ＝１．９×１０－７ｃｍ２／ｓ　　　　　　　　　

Ｊ＝－ＤΔＣΔｘ＝－
１．９×１０－７×（－６．３×１０２２）

＝１．２×１０１６Ｔｈａｔｍ／（ｃｍ２·ｓ）

本章小结

固体中的扩散是极具研究和应用价值的动力学现象，对材料中动力学过程的进行及控制
具有决定性作用，是一个基本的动力学过程。对材料加工过程中显微结构的形成及材料使用
过程中的性能变化具有重要影响。

根据扩散机制，如果材料内部存在浓度梯度，物质就会通过固体材料运动，特别是在高温
下更是如此。无机材料的烧结、粉末冶金及扩散连接、聚合物的共混及改性都包含扩散过程。
此外，用于材料显微结构或组织结构及材料性能控制的许多处理工艺及强化机制，都受扩散过
程的控制。材料使用期间，特别是高温下使用时，其结构及性能的稳定性也取决于扩散。通过
有意识地抑制扩散过程的进行，可以形成非平衡相，从而制备出许多性能优异的材料。

思考题与习题

７．１　解释并区分下列概念：

（１）稳定扩散与不稳定扩散；

（２）本征扩散与非本征扩散；

（３）自扩散与互扩散；

（４）扩散系数与扩散通量。

７．２　浓度差会引起扩散，扩散是否总是从高浓度处向低浓度处进行？为什么？

７．３　当锌向铜内扩散时，已知在ｘ点处锌的含量为２．５×１０１７个锌原子／ｃｍ３，３００℃时每分钟每１ｍｍ２ 要

扩散６０个锌原子，求与ｘ 点相距２ｍｍ 处锌原子的浓度。（已知锌在铜内的扩散体系中 Ｄ０＝０．３４×

１０－１４ｍ２／ｓ，Ｑ＝１８．８１ｋＪ／ｍｏｌ。）

７．４　对含碳量０．１ｗｔ％的钢表面进行渗碳强化处理，渗碳时，钢所接触的高温气氛使钢表面的碳浓度最

高达到１．２ｗｔ％。然后，碳向钢表面内部扩散。为了获得最佳性能，钢必须在其表面下０．２ｃｍ 深处具有

·３１４·思考题与习题



０．４５ｗｔ％的碳，如果扩散系数是２×１０－７ｃｍ２／ｓ，试求渗碳工序需要多长时间？

７．５　已知氢和镍在面心立方铁中的扩散数据为ＤＨ ＝０．００６３ｅｘｐ －１０３００×４．１８（ ）ＲＴ ｃｍ２／ｓ和ＤＮｉ＝

４．１ｅｘｐ －６４０００×４．１８（ ）ＲＴ ｃｍ２／ｓ，试计算１０００℃的扩散系数，并对其差别进行解释。

７．６　在钢棒的表面，每２０个铁的晶胞中含有一个碳原子，在离表面１ｍｍ处每３０个铁的晶胞中含有一

个碳原子，已知铁为面心立方结构（ａ＝０．３６５ｎｍ），１０００℃时碳的扩散系数为３×１０－１１ｍ２／ｓ，求每分钟内因扩

散通过单位晶胞的碳原子数是多少？

７．７　在恒定源条件下８２０℃时，钢经１ｈ的渗碳，可得到一定厚度的表面渗碳层，若在同样条件下，要得

到两倍厚度的渗碳层需要几个小时？

７．８　在不稳定扩散条件下８００℃时，在钢中渗碳１００ｍｉｎ可得到合适厚度的渗碳层，若在１０００℃时要得

到同样厚度的渗碳层，需要多少时间（Ｄ８００＝２．４×１０－１２ｍ２／ｓ：Ｄ１０００℃＝３×１０－１１ｍ２／ｓ）？

７．９　在制造硅半导体器体中，常使硼扩散到硅单晶中，若在１６００Ｋ温度下，保持硼在硅单晶表面的浓度

恒定（恒定源半无限扩散），要求距表面１０－３ｃｍ深度处硼的浓度是表面浓度的一半，问需要多长时间（已知

Ｄ１６００℃＝８×１０－１２ｃｍ２／ｓ；当ｅｒｆ
ｘ

２槡（ ）Ｄｔ ＝０．５时， ｘ
２槡Ｄｔ

≈０．５）？

７．１０　Ｚｎ２＋在ＺｎＳ中扩散时，５６３℃时的扩散系数为３×１０－４ｃｍ２／ｓ；４５０℃时的扩散系数为１．０×１０－４

ｃｍ２／ｓ，求：

（１）扩散的活化能和Ｄ０；

（２）７５０℃时的扩散系数；

（３）根据你对结构的了解，请从运动的观点和缺陷的产生来推断激活能的含义；

（４）根据ＺｎＳ和ＺｎＯ相互类似，预测Ｄ随硫的分压而变化的关系。

７．１１　实验测的不同温度下碳在钛中的扩散系数分别为２×１０－９ｃｍ２／ｓ（７３６℃）、５×１０－９ｃｍ２／ｓ（７８２℃）、

１．３×１０－８ｃｍ２／ｓ（８３８℃）。（ａ）请判断该实验结果是否符合Ｄ＝Ｄ０ｅｘｐ －ΔＧ（ ）ＲＴ
；（ｂ）请计算扩散活化能

［Ｊ／（ｍｏｌ·℃）］，并求出在５００℃时碳的扩散系数。

７．１２　 在某种材料中，某种粒子的晶界扩散系数与体积扩散系数分别为 Ｄｇｂ ＝２．００×１０－１０

ｅｘｐ（－１９１００／Ｔ）和Ｄｖ＝１．００×１０－４ｅｘｐ（－３８２００／Ｔ），试求晶界扩散系数和体积扩散系数分别在什么温度范

围内占优势？

７．１３　假定碳在αＦｅ（体心立方）和γＦｅ（面心立方）中的扩散系数分别为：

Ｄα ＝０．００７９ｅｘｐ（－８３６００／ＲＴ）ｃｍ２／ｓ

Ｄγ ＝０．２１ｅｘｐ（－１４１２８４／ＲＴ）ｃｍ２／ｓ
计算８００℃时各自的扩散系数，并解释其差别。

７．１４　碳、氮、氢在体心立方铁中的扩散激活能分别为８４ｋＪ／ｍｏｌ、７５ｋＪ／ｍｏｌ和１３ｋＪ／ｍｏｌ，试对此差异进

行分析和解释。

７．１５　ＭｇＯ、ＣａＯ、ＦｅＯ均具ＮａＣｌ结构，在各晶体中它们的阳离子扩散活化能分别为：Ｎａ＋在 ＮａＣｌ中为

１７１．３８ｋＪ／ｍｏｌ、Ｍｇ２＋ 在 ＭｇＯ 中为 ３４６．９４ｋＪ／ｍｏｌ、Ｃａ２＋ 在 ＣａＯ 中为 ３２１．８６ｋＪ／ｍｏｌ、Ｆｅ３＋ 在 ＦｅＯ 中为

９６．１４ｋＪ／ｍｏｌ，试解释这种差异的原因。

７．１６　试分析离子晶体中，阴离子扩散系数－般都小于阳离子扩散系数的原因。

７．１７　试从结构和能量的观点解释为什么Ｄ表面＞Ｄ晶界＞Ｄ晶内。

７．１８　试讨论从室温到熔融温度范围内，氯化锌添加剂对ＮａＣｌ单晶中所有离子（Ｚｎ２＋、Ｎａ２＋、Ｃｌ）的扩散

能力的影响。

７．１９　试推测在贫铁的Ｆｅ３Ｏ４ 中氧分压和铁离子扩散的关系；试推测在铁过剩的Ｆｅ３Ｏ４ 中氧分压和氧

扩散的关系。

·４１４· ７　基本动力学过程———扩散
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材料中的相变

本章提要

在一定条件（温度、压力或特定的外场等）下，物质将以一种与外界条件相适应的聚集
状态或结构形式存在，这种形式就是相。相变是指在外界条件发生变化的过程中，物相于
某一特定的条件下（或临界值时）发生突变。突变可以体现为：（１）从一种结构变化为另
一种结构，例如气相、液相和固相间的相互转变，或在固相中不同晶体结构或聚集状态之
间的转变；（２）化学成分的不连续变化，例如固溶体的脱溶分解或溶液的脱溶沉淀；
（３）某些物理性质突变，如顺磁体铁磁体转变，顺电体铁电体转变，正常导体超导体转
变等，反映了某一种长程有序相的出现或消失；又如金属非金属转变，液态玻璃态转变
等，则对应于构成物相的某一种粒子（电子或原子）在两种明显不同的状态（如扩展态与局
域态）之间的转变。上述三种变化可以单独地出现，也可以两种或三种变化兼而有之。如
脱溶沉淀往往是结构与成分的变化同时发生，铁电相变则总是和结构相变耦合在一起的，
而铁磁相的沉淀析出则兼备三种变化。

相变理论要解决的问题无非是：（１）相变为何会发生？（２）相变是如何进行的？前
一个问题的热力学答案是明确的，但不足以解决具体问题，有待于微观理论将一些参量计
算出来。后一个问题的处理则涉及物理动力学（ＰｈｙｓｉｃａｌＫｉｎｅｔｉｃｓ）、晶格动力学、各向异
性的弹性力学，乃至于远离平衡态的形态发生（Ｍｏｒｐｈｏｇｅｎｅｓｉｓ）。这方面的理论还处于从
定性或半定量阶段向定量阶段过渡的状态。对相变过程基本规律的学习、研究和掌握，有
助于人们合理、科学地优化材料制备的工艺过程，并对材料性能进行能动地设计和剪裁，
具有重要意义。

８．１　相变概述

８．１．１　相变分类

相变的种类和方式很多，特征各异，很难将其归类，常见的分类方法如下。

８．１．１．１　按物态变化分类
按物态变化及含义不同，相变分为狭义相变和广义相变。狭义相变仅限于同组成的两固

相之间的结构转变，即相变是物理过程，不涉及化学反应。如单元系统的晶型转变，Ｓ 幑幐１

Ｓ２。广义相变包括相变前后相组成发生变化的情况，包括多组分系统的反应。类型很多，如

幑幐Ｖ Ｌ、 幑幐Ｖ Ｓ、 幑幐Ｌ Ｓ、Ｓ 幑幐１ Ｓ２、Ｌ 幑幐１ Ｌ２等。



８．１．１．２　 按热力学分类
（１）按转变方向分类
可分为可逆与不可逆相变。可逆相变在加热和冷却时晶型之间发生互为可逆的变化，反

映在相图上的特征是转变温度低于两种晶型的熔点。不可逆相变是指高能量的介稳相向能量
相对较低的物相之间的转变，相图上的特征是转变温度（虚拟）高于两种晶型的熔点。

图８．１　一级相变时两相的自由

焓、熵及体积的变化

（２）按化学位偏导数的连续性分类
从热力学观点看，两相能够共存的条件是化学位相等。此

时的温度和压力分别称为临界温度和临界压力。根据临界温
度、临界压力时化学位各阶偏导数的连续性，相变分为一级相
变、二级相变等。

① 一级相变
在临界温度、临界压力时，两相化学位相等，但化学位的一

阶偏导数不相等的相变。

μ１＝μ２
μ１
（ ）Ｔ ｐ

≠ μ２
（ ）Ｔ ｐ

μ１
（ ）ｐ Ｔ

≠ μ２
（ ）ｐ Ｔ

（８．１）

　　由于 μ
（ ）Ｔ ｐ

＝－Ｓ，μ（ ）ｐ Ｔ
＝Ｖ，因此，相变时ΔＳ≠０、ΔＶ≠

０，如图８．１所示。反映在宏观性质上，相变时体系热焓Ｈ 发生
突变，热效应较大，体积膨胀或收缩。大多数的 幑幐帯帯Ｓ Ｌ、

幑幐帯帯Ｓ Ｖ、 幑幐帯帯Ｓ Ｓ、 幑幐帯帯Ｌ Ｖ相变都属于一级相变，这是最常见
的相变类型。

② 二级相变
相变时化学位及其一阶偏导数相等，而二阶偏导数不相等的相变。

μ１ ＝μ２，
μ１
（ ）Ｔ ｐ

＝ μ２
（ ）Ｔ ｐ

，μ１
（ ）ｐ Ｔ

＝ μ２
（ ）ｐ Ｔ

　　　　　　　

２μ１
Ｔ（ ）２

ｐ
≠
２μ２
Ｔ（ ）２

ｐ
，

２
μ１
ｐ（ ）２

Ｔ
≠
２μ２
ｐ（ ）２

Ｔ
，

２
μ１

Ｔ（ ）ｐ ≠ ２μ２
Ｔ（ ）ｐ （８．２）

由于

２μ
Ｔ（ ）２

ｐ
＝－ＣｐＴ

，　 ２μ
ｐ（ ）２ Ｔ

＝－Ｖβ，　
２μ
Ｔｐ＝

Ｖα （８．３）

式中　Ｃｐ———恒压热容；

　β＝－
１
Ｖ
Ｖ
（ ）ｐ Ｔ

———材料压缩系数；

　α＝－１Ｖ
Ｖ
（ ）Ｔ ｐ

———材料体膨胀系数。

可见二级相变时，体积及热效应无突变，但ΔＣｐ≠０，Δβ≠０，Δα≠０，即热容、压缩系数和体膨胀
系数发生突变，如图８．２所示。一般合金的有序无序转变、铁磁体顺磁体转变、超导态转变、
液氮的λ转变等属于二级相变，液相玻璃态转变近似为二级相变。

·６１４· ８　材料中的相变



图８．２　二级相变时的自由焓、熵、体积及热容的改变

在相变时化学位及其一阶、二阶偏导数相等，但三阶偏导数不相等的相变称为三级相变。
量子统计爱因斯坦玻色凝结现象属于三级相变。二级以上的相变称为高级相变，一般高级相
变很少，大多数相变为低级相变。以此类推，化学位及其前（ｎ－１）阶偏导数相等，ｎ阶偏导数
不相等的相变为ｎ级相变。

关于相变时的ｄｐ
ｄＴ
，发生一级相变时，ｄｐ

ｄＴ
符合ＣｌａｕｓｉｕｓＣｌａｐａｙｒｏｎ方程

ｄｐ
ｄＴ ＝

ΔＨ
ＴΔＶ

（８．４）

　　而在二级相变时，ｄｐｄＴ
符合Ｅｈｒｅｎｆｅｓｔ方程

ｄｐ
ｄＴ ＝

Ｃｐ２－Ｃｐ１
ＴＶ（α２－α１）

或

ｄｐ
ｄＴ ＝

α２－α１
β２－β１

（８．５）

８．１．１．３　按动力学分类
（１）按原子迁移特征分类
根据相变过程中质点的迁移情况，相变可分为扩散型和无扩散型相变。
在相变时，依靠原子（离子）的扩散来进行的相变称为扩散型相变。如晶型转变、熔体结

晶、有序无序转变等。相变过程不存在原子（离子）的扩散，或虽存在扩散但不是相变所必需
的或不是主要过程的相变即为无扩散型相变，如合金中的马氏体转变。

（２）按结构变化及转变速度快慢分类
可分为重构型相变和位移型相变。相变前后有旧键破坏和新键形成，相变需要的能量高、

速度慢，此类相变为重构型相变；相变时只是原子间键长、键角的调整，没有旧键破坏和新键形
成，相变需要的能量低、速度快，这类相变为位移型相变。

８．１．１．４　按相变机理分类
按相变机理不同可将相变分为成核生长相变、连续型相变（Ｓｐｉｎｏｄａｌ分解）、有序无序转

变和马氏体相变。
成核生长相变是由组成波动程度大、空间范围小的起伏开始发生的相变，初期起伏形成

新相核心，然后是新相核心长大，有均匀成核与非均匀成核两类。
连续型相变是由组成波动程度小、空间波动范围广的起伏引起的相变，即起伏连续地生长

而形成新相，包括Ｓｐｉｎｏｄａｌ分解、连续有序化相变及颗粒粗化相变等。
有序无序转变包括位置、位向以及电子和核旋转状态的有序无序转变。位置的有序无

·７１４·８．１　相变概述



序是原子占据不同的亚晶格造成的，如ＣｕＺｎ合金，有序的低温结构相应于两种相互贯穿的
简单立方结构，当温度升高时，Ｃｕ和Ｚｎ开始易位，当两种原子占据晶格结点的几率相等时，结
构变为体心立方，形成高温无序结构。位向（空间方向）无序发生于多原子基团占据晶格位置
的情况下，结晶时基团取向可能多于一个方向，这时就可发生有序无序转变。当存在不成对
电子或自旋电子时，原子或离子犹如小磁极子，当其呈平行有序排列时，晶体具有磁性。温度
升高，有序排列降低，完全无序时，晶体变成顺磁体。

马氏体相变是结构畸变型相变，动力学上转变速率很快，有结晶学上的突出特征，在合金
系统及氧化物系统均有发生。

８．１．１．５　其他分类

Ｃｈｒｉｓｔｉａｎ将相变分为非均匀相变和均匀相变两类。前者对应于成核生长相变，一般把
体系空间分为未经相变的部分和已经相变的部分。两者由界面分隔，由母相中成核，而后长大
来进行。均匀相变是指整个体系均匀地发生相变，其新相成分和（或）有序参量逐步地接近稳
定相的特征，这类相变由整个体系通过过饱相和过冷相内原始小的起伏“连续”地（相界面不明
显）扩展而进行的，即连续型相变。无须成核过程，由起伏直接长大为新相。此外，对于金属及
合金中的相变，也有详细的分类方法，这里不再详述。

８．１．２　相变的条件

８．１．２．１　相变过程的温度条件
由热力学可知，在等温、等压下有：

ΔＧ＝ΔＨ－ＴΔＳ
　　在平衡条件下，ΔＧ＝０，则有ΔＨ－ＴΔＳ＝０

ΔＳ＝ΔＨ／Ｔ０ （８．６）
式中　Ｔ０———相变的平衡温度；

　ΔＨ———相变热。
若在任意一温度的不平衡条件下，则有：

ΔＧ＝ΔＨ－ＴΔＳ≠０
　　若ΔＨ 与ΔＳ不随温度而变化，将式（８．６）代入上式得：

ΔＧ＝ΔＨ－ＴΔＨＴ０ ＝ΔＨＴ０－Ｔ
Ｔ０

＝ΔＨΔＴＴ０
（８．７）

　　从式（８．７）可见，相变过程要自发进行，必须有ΔＧ＜０，则ΔＨΔＴＴ０
＜０。若相变过程放热

（如凝聚、结晶等）ΔＨ＜０，要使ΔＧ＜０，必须有ΔＴ＞０，ΔＴ＝Ｔ０－Ｔ＞０，即Ｔ０＞Ｔ，这表明系
统必须“过冷”，即系统实际温度比理论相变温度要低，才能使相变过程自发进行。若相变过程
吸热（如蒸发、熔融等）ΔＨ＞０，要满足ΔＧ＜０这一条件则必须ΔＴ＜０，即Ｔ０＜Ｔ，这表明系统
要自发相变则必须“过热”。由此可得：相变驱动力可以表示为过冷度（过热度）的函数，因此相
平衡理论温度与系统实际温度之差即为相变过程的推动力。

８．１．２．２　相变过程的压力和浓度条件
从热力学知道，在恒温可逆非体积功为零时：

ｄＧ＝Ｖｄｐ
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　　对理想气体而言

ΔＧ＝∫Ｖｄｐ＝∫ＲＴｐｄｐ＝ＲＴｌｎｐ２ｐ１
　　当过饱和蒸汽压力为ｐ的气相凝聚成液相或固相（其平衡蒸汽压力为ｐ０）时，有

ΔＧ＝ＲＴｌｎｐ０ｐ
（８．８）

　　要使相变能自发进行，必须ΔＧ＜０，即ｐ＞ｐ０，也即要使凝聚相变自发进行，系统的饱和蒸
汽压应大于平衡蒸汽压ｐ０。这种过饱和蒸汽压差为凝聚相变过程的推动力。

对溶液而言，可以用浓度Ｃ代替压力ｐ，式（８．８）写成

ΔＧ＝ＲＴｌｎＣ０Ｃ
（８．９）

　　若是电解质溶液还要考虑电离度α，即一个摩尔电解质能离解出αｍｏｌ离子，则

ΔＧ＝αＲＴｌｎＣ０Ｃ ＝αＲＴｌｎ
１＋ΔＣ（ ）Ｃ ≈αＲＴ·ΔＣＣ

（８．１０）

式中　Ｃ０———饱和溶液浓度；

　Ｃ———过饱和溶液浓度。
要使相变过程自发进行，应使ΔＧ＜０，由于式（８．１０）右边α、Ｒ、Ｔ、Ｃ都为正值，则必须ΔＣ

＜０，即Ｃ＞Ｃ０，液相要有过饱和浓度，它们之间的差值（Ｃ－Ｃ０）即为这一相变过程的推动力。
综上所述，相变要自发进行，系统必须过冷（过热）或过饱和，此时系统温度、浓度和压力与

相平衡时温度、浓度和压力之差值即为相变过程的推动力。

８．２　液相固相的转变———成核生长相变

从热力学观点看，每种物质都有各自稳定存在的热力学条件，高温下物质处于液体或熔体
状态，在熔点或液相线以下的温度下长时间保温，系统最终都会变成晶体。从相变机理上看，
液固相变及绝大多数固固相变按照成核生长机制进行相变，新相形成包括成核和长大两个
过程。动力学上描述液固相变（成核生长相变）时常以成核速率、长大速率、总结晶速率等来
描述。成核速率（核化速率）是指单位时间、单位体积母相中形成的新相核心的数目；长大速率
（晶化速率）通常以新相的线生长速率表示，是指单位时间新相尺寸的增加；总结晶速率则以新
相与母相的体积分数随温度、时间的变化来表征。下面分别予以叙述。

８．２．１　晶核生成速率（核化速率）

液相或熔体处于过冷状态时，由于质点的热运动引起组成和结构的各种起伏，使一部分质
点从高自由焓状态转变为低自由焓状态而形成新相，造成系统体积自由焓（ΔＧＶ′）降低，同时，
由于新相与母相之间形成新的界面时需要做功，造成系统界面自由焓（ΔＧＳ）增加。若新相与
母相之间存在应变能，则应考虑应变能改变ΔＧＥ。因此，当形成为半径ｒ的球形新相时，整个
系统自由焓的变化ΔＧｒ应为上述各项之代数和，即

ΔＧｒ ＝ ４３πｒ
３ΔＧＶ ＋４πｒ２γＬＳ ＋４３πｒ

３ΔＧＥ （８．１１）

式中　ｒ———球形新相区的半径；
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　γＬＳ———液固界面能（假定没有方向性）；

　ΔＧＶ、ΔＧＥ———除去界面能外单位体积的自由焓和应变能的变化。
对于液固相变，由于母相具有流动性，结构容易调整，可不考虑新相与母相之间的应变

能。当起伏小，形成颗粒很小时，界面面积相对于体积的比例大，系统的自由焓增加，新生相的
饱和蒸气压和溶解度都大，会蒸发或溶解而消失于母相。这种较小的不能稳定长大成新相的
区域称为核胚（Ｅｍｂｒｙｏ）。随着起伏的增大，界面对体积的比例就减小。当起伏达一定大小
（临界值）时，系统自由焓变化由正值变为负值，这时随新相尺寸的增加系统自由焓降低。这种
可以稳定成长的新相称为晶核（Ｎｕｃｌｅｕｓ）。因此要使液体或熔体结晶，首先必须产生晶核（核
化），然后使晶核进一步长大（晶化）。液体结晶的速率决定于晶核的生成速率及晶体生长速率。

核化分为均态核化和非均态核化两种。均态核化是在均匀介质中进行，在母相中各处核
化可能性相同。非均态核化是在异相界面上进行的成核，如容器壁、气泡界面或附于外加物
（杂质或晶核剂）处。

图８．３　球形核胚自由焓

随半径的变化

８．２．１．１　均态核化速率
从液相中形成晶核，不仅包含了一种液固相的转变，而

且还需要形成固液界面。假定在恒温恒压下，从过冷液体形
成的新相呈球形，不考虑应变能时，自由焓的变化可以写为：

ΔＧｒ ＝ ４３πｒ
３ΔＧＶ ＋４πｒ２γＬＳ （８．１２）

　　式（８．１２）中右边第一项表示液固相转变时自由焓的变
化，在液相温度以下是负值。核胚越大，自由焓降低越多。第
二项代表形成液固界面需要的能量，始终为正值。核胚越
大，表面积越大，表面焓增大也越多。这两项与新相颗粒半径
的关系曲线在图８．３中用虚线表示。图中实线表示系统自由
焓的总变化。从图可见，对颗粒很小的新相区来说，颗粒表面
积对体积的比率大，第二项占优势，形成新相的自由焓变化随
着这些小颗粒的增大而增加，总的自由焓变化是正值。对颗
粒较大的新相区而言，第一项占优势，总的自由焓变化是负
的，亦即不是所有瞬间出现的新相区都能稳定存在和长大。
因此，存在一个临界半径ｒ，颗粒半径比ｒ小的核胚是不稳
定的，因为它的尺寸增加时，自由焓增加，称为亚临界核胚。
只有颗粒半径大于ｒ的超临界晶核才是稳定的，因为晶核长
大时，自由焓减小。此临界半径由自由焓的变化对ｒ微分，并

使其等于零来决定。

ｄΔＧ
ｄｒ ＝８πｒγＬＳ ＋１２３πｒ

２ΔＧＶ ＝０ （８．１３）

ｒ ＝－２γＬＳΔＧＶ
（８．１４）

　　由图８．３可以知道，形成临界晶核时，系统自由焓变化要经历极大值，此即相变势垒。此
值可将式（８．１４）代入式（８．１２）求得：
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ΔＧ
ｒ ＝１６πγ

３
ＬＳ

３ΔＧ２Ｖ
（８．１５）

　　若单位体积母相中原子或分子数为ｎ，半径ｒ的核胚数目为ｎｒ，当这些大小不同的核胚和
母相中的原子建立介稳平衡时，液固系统的熵值才增加。假定这是理想混合，熵变是混合熵
变，则根据均匀溶液混合自由焓的变化关系，系统单位体积自由焓的变化是：

ΔＧｍ ＝∑
ｒ
ｎｒΔＧｒ＋（ｎ＋ｎｒ）ｋＴ ｎｒ

ｎｒ＋ｎ
ｌｎ ｎｒ
ｎｒ＋ｎ＋

ｎ
ｎｒ＋ｎ

ｌｎ ｎ
ｎｒ＋（ ）［ ］ｎ

（８．１６）

式中　ｎ、ｎｒ———分别为单位体积母相中原子或分子数目以及半径为ｒ的核胚数目。

平衡时，（ΔＧｍ）
ｎｒ ＝０。核胚的数目和系统中总的原子数目相比非常小，即ｎｒｎ，因此可

得出，具有半径为ｒ核胚的数目是：

ｎｒ ＝ｎｅｘｐ －ΔＧｒ（ ）ｋＴ
（８．１７）

图８．４　液相中原子靠上核

胚后的生长示意图

　　同理，临界晶核数目为：

ｎｒ ＝ｎｅｘｐ －ΔＧ

ｒ（ ）ｋＴ

（８．１８）

　　核化过程就是母相（熔体）中的原子扩散并附着到临界核胚
上，使新相尺寸大于临界核胚尺寸，这样临界核胚就能成长为晶
核，因此核的生成速率取决于单位体积母相中临界核胚的数目以
及原子扩散到核胚上的速率。

由图８．４可见，原子从母相中迁移到核胚界面需要有活化能

ΔＧａ 来克服势垒。一个原子单位时间跃迁到界面的次数还取决
于原子的振动频率ν０，因此单位时间到达核胚表面的原子数为ｇ

＝ａｎｓν０ｅｘｐ －ΔＧａ（ ）ｋＴ
，其中ａ是原子向核胚方向跃迁的几率。ｎｓ

为临界核胚周界上原子数，则成核速率等于单位体积液体中临界

晶核的数目乘以每秒钟达到临界晶核的原子数。因此核化速率Ｉ可写成：

Ｉ＝ｎｒ ·ｇ＝ｎａν０ｎｓｅｘｐ －Δ
Ｇａ＋ΔＧ

ｒ（ ）ｋＴ

＝ｎａν０ｎｓｅｘｐ －
ΔＧａ＋１６πγ

３
ＬＳ

３ΔＧ２Ｖ
烄

烆

烌

烎ｋＴ
（８．１９）

　　由于原子从液相中跃迁到核胚表面的过程就是扩散过程，因此可用扩散系数来表示，即：

Ｄ＝Ｄ０ｅｘｐ －ΔＧａ（ ）ｋＴ
代入式（８．１９），得：

Ｉ＝ｋ０Ｄｅｘｐ －
１６πγ３ＬＳ
３ΔＧ２Ｖ（ ）ｋＴ

（８．２０）

式中　ｋ０＝
ｎａν０ｎｓ
Ｄ０

。

根据式（８．２０）可以分析成核速率与温度的关系。如忽略热容影响，在熔点附近的某温度
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Ｔ时，液体和晶体自由焓之差ΔＧＶ 为：

ΔＧＶ ＝ΔＨＶ －ＴΔＨＶＴｍ
＝ΔＨＶΔＴＴｍ

式中　ΔＨＶ———熔化时单位体积的焓变；

　Ｔｍ———熔点；

　ΔＴ＝Ｔｍ－Ｔ———过冷度。

因此ΔＧＶ 随温度升高而变小。在熔点时ｅｘｐ －ΔＧ

ｒ（ ）ｋＴ
项等于零。图８．５表示成核速率随

温度的变化，成核速率随着过冷度ΔＴ的增加而增加，经过最大值后继续冷却时，核化速率降

低。这是由于过冷度很大时，温度很低，扩散过程非常缓慢，ｅｘｐ －Δ
Ｇａ（ ）ｋＴ

项占优势，即

Ｉ∝ｅｘｐ －Δ
Ｇａ（ ）ｋＴ

图８．５　均态核化速度和过冷度 图８．６　液体固体界面非均态核的生成

８．２．１．２　非均态核化速率
大多数相变是非均态核化，即核化在异相界面上，如容器界面、异体物质（杂质颗粒）上、内

部气泡等处进行。如图８．６所示，晶核是在与液体相接触的固体界面上生成。这种固体表面
可通过表面能的作用使核化势垒减少而促进核化进行。假设晶核的形状为球体的一部分，其
曲率半径为Ｒ，晶核在固体界面上的半径为ｒ，液体晶核（ＬＸ）、晶核固体（ＸＳ）和液体固体
（ＬＳ）的各界面能分别为γＬＸ、γＸＳ和γＬＳ，液体晶核界面的面积为ＡＬＸ，形成新相时界面自由焓
变化是：

ΔＧＳ ＝γＬＳＡＬＸ ＋πｒ２（γＸＳ －γＬＳ） （８．２１）

　　当形成新界面ＬＸ 和ＸＳ 时，液固界面（ＬＳ）减少了πｒ２。假如γＬＳ＞γＸＳ，则ΔＧＳ 小于

γＬＸＡＬＸ，说明在固体上形成晶核所需的总表面能小于均态核化所需要的能量。
接触角θ和界面能的关系为：

ｃｏｓθ＝γＬＳ －γＸＳγＬＸ
（８．２２）

　　将式（８．２２）代入式（８．２１）得：

ΔＧＳ ＝γＬＸＡＬＸ －πｒ２γＬＸｃｏｓθ （８．２３）

　　图８．６中晶核（球缺）的体积是：

Ｖ ＝πＲ３２－３ｃｏｓθ＋ｃｏｓ
３θ

３
（８．２４）
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　　晶核的表面积是：

ＡＬＸ ＝２πＲ２（１－ｃｏｓθ） （８．２５）

　　接触面半径是：

ｒ＝Ｒｓｉｎθ （８．２６）

　　对非均态核化时，系统自由焓变化的计算，如同式（８．１２）一样。ΔＧｈ＝ＶΔＧＶ＋ΔＧＳ，即：

ΔＧｈ ＝ＶΔＧＶ ＋γＬＸＡＬＸ －πｒ２γＬＸｃｏｓθ （８．２７）

　　将式（８．２４）、式（８．２５）及式（８．２６）代入式（８．２７），令ｄ
（ΔＧ）
ｄＲ ＝０，得出非均态核化的临界半径：

Ｒ ＝－２γＬＸΔＧＶ
（８．２８）

　　同样将式（８．２８）代入式（８．２７），得出：

ΔＧ
ｈ ＝１６πγ

３
ＬＸ

３ΔＧ２Ｖ
（２＋ｃｏｓθ）（１－ｃｏｓθ）２

４
（８．２９）

令 ｆ（θ）＝
（２＋ｃｏｓθ）（１－ｃｏｓθ）２

４
则

ΔＧ
ｈ ＝ΔＧ

ｒｆ（θ） （８．３０）

　　将式（８．２９）和均态核化的式（８．１５）比较，两者之相差一个系数ｆ（θ）。若接触角θ＝０°（指
在有液相存在时，固体被晶体完全润湿），ｃｏｓθ＝１，ｆ（θ）等于零，ΔＧ

ｈ ＝０，不存在核化势垒；当θ

＝９０°，ｃｏｓθ＝０时，ｆ（θ）等于１２
，非均态核化势垒降低一半。当θ＝１８０°，即完全不湿润时，ｃｏｓθ

＝－１，ｆ（θ）等于１，式（８．２９）和式（８．１５）之值相同。
由此可见，当晶核对晶核剂的接触角θ越小时，越有利于晶核的生成。亦即当晶核和晶核

剂有相似的原子排列时，质点穿过界面有强烈的吸引力，对核化最有利。与均态核化相类似，
非均态核化的速率可表示为：

ＩＳ ＝ＫＳｅｘｐ －ΔＧ

ｈ（ ）ｋＴ

（８．３１）

式中ＫＳ≈Ｎ０Ｓν０ｅｘｐ －ΔＧａ（ ）ｋＴ
，其中Ｎ０Ｓ 为接触固体单位面积的分子数。

式（８．３１）和均态核化的公式十分相似，只是在指数中以ΔＧ
ｈ 代替ΔＧ

ｒ ，和以接触固体单

位面积的分子数Ｎ０Ｓ 代替液体单位体积的分子数。
在硅酸盐熔体中引入适当的晶核剂，在整个体积内可观察到大量的内部核化过程，在这些

系统中包含着液液分相。该不连续的相界面将提供了形成晶核的有利条件，在微晶玻璃、釉
和珐琅中它起着重要应用。

８．２．２　晶体生长速率

晶体生长是界面移动的过程，生长速率与界面结构及原子迁移密切相关。晶体中的界面
有共格、半共格及非共格等，其原子排列、界面能大小各不相同，迁移方式亦不相同。当析出的
晶体与母相（熔体）组成相同时，界面附近的质点只需通过界面跃迁就可附着于晶核表面，因此
晶体生长由界面控制。当析出的晶体与母相（熔体）组成不同时，构成晶体的组分必须在母相
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中长距离迁移到达新相母相界面，再通过界面跃迁才能附着于新相表面，因此晶体生长由扩
散控制。生长机理不同，动力学规律将有所差异。

８．２．２．１　析出晶体和熔体组成相同———界面控制的长大
晶核形成后，在一定的温度和过饱和度下，晶体按一定速率生长。原子或分子扩散并附着

到晶核上去的速率取决于熔体和界面条件，也就是晶体熔体之间的界面对结晶动力学和结晶
形态有决定性影响。图８．７表示一致熔融化合物的晶体熔体界面质点的排列情况。晶体生
长类似扩散过程，它取决于分子或原子从熔体（液相）中向界面扩散与其反方向扩散之差。图

８．８所示，界面上液体侧一个原子或分子的自由焓为Ｇｌ，结晶侧一个原子或分子的自由焓为

Ｇｃ，液体与晶体的自由焓差值为Ｇｌ－Ｇｃ＝ＶΔＧＶ。一个原子或分子从液体通过界面跃迁到晶
体所需活化能ΔＧａ，原子或分子从液相向晶体迁移速率等于界面的原子数目（Ｓ）乘以跃迁频
率ν０，再乘以具有跃迁所需激活能的原子的分数，即：

ｄｎｌ→ｃ
ｄｔ ＝ｆＳν０ｅｘｐ －Δ

Ｇａ（ ）ｋＴ
（８．３２）

图８．７　晶体熔体界面的晶体生长 图８．８　原子通过液固界面跃迁的自由焓变化

　　质点从晶相反向跃迁到液相的速率为：

ｄｎｃ→ｌ
ｄｔ ＝ｆＳν０ｅｘｐ －Δ

Ｇａ＋ＶΔＧＶ（ ）ｋＴ
（８．３３）

式中　ｆ———附加因子，是指晶体界面能够附着上分子的位置占所有位置的分数。
因此，从液相到晶相跃迁的净速率为

ｄｎ
ｄｔ＝

ｄｎｌ→ｃ
ｄｔ －ｄｎｃ→ｌｄ（ ）ｔ ＝ｆＳν０ ｅｘｐ －Δ

Ｇａ（ ）ｋＴ －ｅｘｐ －Δ
Ｇａ＋ＶΔＧＶ（ ）［ ］ｋＴ

ｄｎ
ｄｔ＝ｆＳν０ｅｘｐ －

ΔＧａ（ ）ｋＴ １－ｅｘｐ －
ＶΔＧＶ（ ）［ ］ｋＴ

（８．３４）

　　晶体线性生长速率Ｕ 等于单位时间迁移的原子数目除以界面原子数Ｓ，再乘以原子间距

λ，即：

Ｕ ＝ｆ λ（ ）Ｓ Ｓν０ｅｘｐ －ΔＧａ（ ）ｋＴ １－ｅｘｐ －
ＶΔＧＶ（ ）［ ］ｋＴ

Ｕ ＝ｆλν０ｅｘｐ －Δ
Ｇａ（ ）ｋＴ １－ｅｘｐ －

ＶΔＧＶ（ ）［ ］ｋＴ
（８．３５）

　　在不同的条件下，式（８．３５）可以进一步简化。当过冷程度很小时，ＶΔＧＶ 相对于ｋＴ 很小，

ｅｘｐ －
ＶΔＧＶ（ ）ｋＴ

可展开成幂级数并略去高次项，则ｅｘｐ －
ＶΔＧＶ（ ）ｋＴ ＝１－ＶΔＧＶｋＴ

，于是生长速率简
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化为

Ｕ ＝ｆλν０
ＶΔＧＶ（ ）ｋＴ ｅｘｐ －Δ

Ｇａ（ ）ｋＴ
（８．３６）

　　由式（８．３６）可知，由熔点或液相线温度开始降温时，随温度降低，晶体线生长速率增加。

图８．９　成核速率Ｉ和晶体生长速度

Ｕ 随温度的变化（Ｔｍ＝熔点）

当过冷度很大时，ＶΔＧＶｋＴ，ｅｘｐ －ＶΔＧＶ（ ）ｋＴ ≈０，式

（８．３５）简化为

Ｕ ＝ｆλν０ｅｘｐ －Δ
Ｇａ（ ）ｋＴ ＝ｆＤλ

（８．３７）

式中 　Ｄ———原子通过界面的扩散系数，Ｄ＝λ２ν０ｅｘｐ

－ΔＧａ（ ）ｋＴ
。

此时晶体生长速率受原子通过界面扩散速率所控制，
温度降低时，晶体线生长速率下降。因此，Ｕ 随温度变化在适当温度出现极大值，如图８．９所
示。ｆ值根据成长机构而不同，当过冷程度大时，热力学的推动力大。二维空间晶核的临界尺
寸十分小，晶体表面的任何部分都能生长，ｆ因子接近１。过冷程度小时，ｆ是ΔＴ 的函数，并
随生长机构而变。ｆ因子和温度的关系，可用螺旋位错生长机构来解释。

８．２．２．２　析出晶体和熔体组成不同———扩散控制的长大
相变时新相与母相成分不同有两种情况：一是新相的溶质浓度高于母相；二是新相溶质浓

度比母相低。无论哪种情况，新相长大速率均取决于溶质原子的扩散。如图８．１０所示，母相α
的成分为Ｃ０，在温度Ｔ 析出溶质浓度高于母相的新相β。根据相图（见图８．１０（ａ）），在相界
处，β相的浓度为Ｃβ，α相的浓度为Ｃα，而远离相界处母相的成分仍为Ｃ０，因此在母相内形成了
浓度差（Ｃ０－Ｃα）。如图８．１０（ｂ）所示，此浓度差引起母相α内溶质原子的扩散。扩散使相界
处的Ｃα 升高，破坏了相界处的浓度平衡。为了恢复相间的平衡，溶质原子会越过相界由α相
迁入β相进行相间扩散，使新相β相长大。新相长大所需的溶质原子是远离相界的母相处提
供的。因此，新相的长大速率受溶质原子的扩散速率所控制。根据扩散第一定律在ｄｔ时间

内，在母相内通过单位面积的溶质原子的扩散通量为ＤＣｒｄｔ
，Ｄ 为溶质原子在母相中的扩散

系数。若相界同时移动了ｄｒ距离（新相体积增大了１·ｄｒ），β相中溶质原子的增量为（Ｃβ－
Ｃα）ｄｒ。由于溶质原子来自远离相界的母相，所以：

Ｄ Ｃ（ ）ｒ ｒ＝Ｒ
ｄｔ＝ （Ｃβ－Ｃα）ｄｒ （８．３８）

　　因而，新相（即β相）的长大速率为：

ｕ＝ｄｒｄｔ＝
Ｄ

Ｃβ－Ｃα
· Ｃ
（ ）ｒ ｒ＝Ｒ

（８．３９）

　　这说明扩散控制的新相长大速率与扩散系数及相界附近母相中溶质的浓度梯度成正比，
与相界两侧的两相中溶质原子的浓度差成反比。

对于球形沉淀的长大即三维生长，根据球坐标下的菲克第二定律Ｃ
ｔ＝Ｄ

２
ｒ
Ｃ
ｒ＋

２Ｃ
ｒ（ ）２ ，可

求得界面上的浓度梯度 Ｃ
（ ）ｒ ｒ＝Ｒ

。当过饱和度低时，即Ｃ０－Ｃα
Ｃβ－Ｃα

１，亦即Ｃ０＝Ｃα 时，球形沉淀
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图８．１０　扩散控制的长大中溶质的浓度分布

周围溶质原子贫化区的尺寸要比沉淀的尺寸大得多。此时，ｃ
ｔ≈０

，可近似地解出Ｃ（ｒ）＝Ｃ０－

图８．１１　过饱和程度大时，晶体液

体界面附近的浓度分布

（Ｃ０－Ｃα）Ｒｒ
，将 ｃ

（ ）ｒ ｒ＝Ｒ
值代入式（８．３８）并积分，即得：

ｒ２－ｒ２０＝
２（Ｃ０－Ｃα）
Ｃβ－Ｃα

·Ｄｔ （８．４０）

　　对于ｒｒ０，有：

ｒ２＝Ｋ１Ｄｔ （８．４１）

　　此处Ｋ１是常数。

当过饱和度大时，即Ｃβ－Ｃ０
Ｃβ－Ｃα

１，不能用正常的方法求

解。这时用溶质原子守恒，即图８．１１中两个斜线部分面积
相等，来求出溶质原子贫化区厚度ｙＤ，即：

１
２ｙＤ

（Ｃ０－Ｃα）＝ （Ｃβ－Ｃ０）Ｒ （８．４２）

　　此处斜率 Ｃ（ ）ｒ ｒ＝Ｒ
＝
（Ｃ０－Ｃα）
ｙＤ

。将此式代入式（８．３８）得：

ｒ２－ｒ２０＝
（Ｃ０－Ｃα）２

（Ｃβ－Ｃα）（Ｃβ－Ｃ０）
·Ｄｔ （８．４３）

　　若ｒｒ０，则有：

ｒ２＝Ｋ２Ｄｔ （８．４４）

　　此处Ｋ２ 是常数。同样得出扩散控制的晶体生长过程的规律，ｒ２与ｔ成正比。

８．２．３　总的结晶速率

８．２．３．１　ＪＭＡ（ＪｏｈｎｓｏｎＭｅｈｌＡｖｒａｍｉ）方程
前已述及结晶过程包括成核和晶体生长两个过程，为了表征总的结晶速率，常用结晶过程

中已析出晶体体积占母相液体原始体积的分数（ｘ）和结晶时间（ｔ）的关系来表示。设一个体积
为Ｖ 的液体很快达到出现新相的温度，并在此温度下保温一定时间τ，用ＶＳ 表示结晶的液体

体积，Ｖｌ表示残留未结晶的液体体积。则在ｄτ时间内形成新相核心的数目

Ｎτ＝ＩＶｌｄτ （８．４５）

　　此处Ｉ是成核速率，即单位时间单位体积中形成的晶核数目。若单个晶核界面的晶体生
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长速率是Ｕ，并假定晶体各个方向生长速率相同，而且晶粒是球形的。经过时间τ后开始晶体
生长，在总的时间ｔ内结晶出的晶体体积是：

ＶＳτ ＝４π３Ｕ
３（ｔ－τ）３ （８．４６）

　　在结晶的初期，由于晶核很小并分布在整个母相体积内，则Ｖｌ≈Ｖ，因此在时间ｔ时，结晶
的体积就是在τ和（τ＋ｄｔ）之间结晶出的体积：

ｄＶＳ ＝ＮτＶＳτ ≈４π３ＶＩＵ
３（ｔ－τ）３ｄｔ （８．４７）

于是结晶体积分数为：

ｘ＝Ｖ
Ｓ

Ｖ ＝４π３∫
ｔ

０
ＩＵ３（ｔ－τ）３ｄｔ （８．４８）

进行微分，得

ｄｘ＝４π３ＩＵ
３（ｔ－τ）３ｄｔ （８．４９）

考虑到结晶过程中粒子间的碰撞和母液减少的修正因子（１－ｘ），则：

ｄｘ＝ （１－ｘ）４π３ＩＵ
３（ｔ－τ）３ｄｔ （８．５０）

当成核速率和晶体生长速率与时间无关时，考虑ｔτ的情况，对式（８．５０）进行积分，得

ｘ＝１－ｅｘｐ －π３ＩＵ
３ｔ（ ）４ （８．５１）

上式即著名的ＪＭＡ（ＪｏｈｎｓｏｎＭｅｈｌＡｖｒａｍｉ）方程。若考虑成核速率和生长速率随时间的变
化，则得出一个通用公式

ｘ＝１－ｅｘｐ（－Ｋｔｎ） （８．５２）
式中：Ｋ、ｎ是常数，很清楚新相形成的体积分数与成核、晶体生长的动力学常数有关，亦即与
转变热、偏离平衡和原子迁移率等热力学和动力学因素有关。表８．１示出各种析晶机构的ｎ
值，图８．１２（ａ）是ＪＭＡ方程的曲线形状，都是Ｓ形的。

表８．１　各种析晶机构的ｎ值

　相转变的条件 ｎ 　相转变的条件 ｎ
　非扩散控制的转变（蜂窝状转变） 　扩散控制的转变

　仅结晶开始时成核 ３ 　在结晶开始时，就在成核粒子上开始晶体长大 １．５

　恒速成核 ４ 　成核粒子上开始晶体长大就以恒速进行 ２．５

　加速成核 ＞４ 　有限大小的孤立板片状或针状晶体的长大 １

　在结晶开始时成核及在晶粒棱上继续成核 ２ 　板片状晶体在晶棱接触后板片厚度才增厚 ０．５

　在结晶开始时成核及在晶粒界面上继续成核 １

８．２．３．２　等温转变动力学曲线
式（８．５１）或式（８．５２）描述的是在给定温度下的等温转变过程，据此可以计算出不同温度

下的等温转变的动力学曲线，即相变动力学曲线，如图８．１２（ａ）所示。这些曲线均呈Ｓ形状，
机理上属于成核长大的所有相变均有此特性。将不同温度的Ｓ曲线整理、换算在时间温度
图上，即可得到如图８．１２（ｂ）所示的综合动力学图，即等温转变动力学图。等温转变图表示了
相变量与转变温度和转变时间的关系，也称ＴＴＴ图，是由两条形状呈字母Ｃ形的曲线构成，
又称Ｃ曲线。左侧是开始转变线，右侧是转变完成线。一般取转变量ｘ为０．５％时为转变开
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图８．１２　相变动力学曲线
（ａ）相变动力学曲线；

（ｂ）等温转变曲线（ＴＴＴ图）

始，已发生了９９．５％的转变时即为转变完成。在各过
冷度下从开始等温到开始转变这一段时间称为孕育期。
由转变动力学曲线可以看出，在转变温度较高时，由于
扩散速率足够高；随温度下降过冷度增加，相变驱动力
增加，转变速率越来越快，表现出转变开始时间（孕育
期）与终了时间随温度下降而缩短。当转变温度较低
时，相变已有相当大的驱动力，可是温度下降使扩散速
率急速下降，又使孕育期变长转变速率变慢。

对于加热时的转变，随着温度的升高，相变驱动力
和扩散速率均增加，因此加热转变的ＴＴＴ曲线形状不
呈Ｃ形，而是如图８．１３所示。

　　８．２．４　影响结晶速率的因素

实际接触到的材料系统一般含有多种原子，化学键
及熔体结构较复杂，结晶速率差异很大。简单的单原子
晶体（如金属系统）的生长速率，在过冷度很小的情况下
超过１ｃｍ／ｓ，而硅酸盐系统在过冷２００～３００℃以上时，
生长速率大多小于１０－３ｃｍ／ｓ，比简单系统小几个数量
级。最大的生长速率常在过冷１００℃左右。目前，要定
量地表示一种已知晶体的生长速率和温度的函数关系

还比较困难，因为与结晶有关的一些因子无法准确知

图８．１３　加热相变的ＴＴＴ图

道，下面分析一下影响结晶速率的因素。

８．２．４．１　界面情况
一般而言，玻璃表面比内部容易析晶，有时表面层和

内部析出的晶体不一样，这表明玻璃表面对特定晶面或特
定结晶的成核能力是特别强的。其次，表面成核能力还与
周围气氛有关。

８．２．４．２　熔体结构
如果晶体的熔解熵小，则可认为晶体和熔体的结构十

分相似。在这些系统中，晶体容易在熔体中成长，因为从
熔体到晶体所需重排的结构单元数量较少，例如ＢａＯ·２Ｂ２Ｏ３ 和ＰｂＯ·２Ｂ２Ｏ３ 的熔解熵分别
是１．７５×１０－６Ｊ／Ｋ和３×１０－６Ｊ／Ｋ。在其相应的熔点处，ＢａＯ·２Ｂ２Ｏ３ 的粘度比ＰｂＯ·２Ｂ２Ｏ３
大３倍以上，而ＢａＯ·２Ｂ２Ｏ３的最大生长速率约等于ＰｂＯ·２Ｂ２Ｏ３ 的３５倍，见图８．１４。原因
在于ＢａＯ·２Ｂ２Ｏ３ 熔体与其晶体结构比较相似。有文献报道ＢａＯ·２Ｂ２Ｏ３晶体按照链叠机理
成长，熔体中链状结构相互折叠附析在晶体表面上。在ＰｂＯ·２Ｂ２Ｏ３ 晶体中没有发现熔体中
链状结构的原子团，因此链状结构的原子团在附着于晶体之前，必须部分离解重新组合才能符
合ＰｂＯ·２Ｂ２Ｏ３ 的晶格排列。

图８．１４中ＳｒＯ·２Ｂ２Ｏ３和ＰｂＯ·２Ｂ２Ｏ３类质同晶的生长速率相差更悬殊，它们的熔解熵
分别是２．６３×１０－６Ｊ／Ｋ和３×１０－６Ｊ／Ｋ，在液相温度时粘度相同，而ＳｒＯ·２Ｂ２Ｏ３ 的最大生长
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图８．１４　过冷熔体中晶体生长速度

速率比ＰｂＯ·２Ｂ２Ｏ３ 大１３０倍。根据布拉格（Ｂｒａｇｇ）等用核
磁共振法研究，两种晶体生长速率的差别在于其熔体结构的
不同。在四硼酸铅玻璃中，Ｐｂ２＋离子位于４个Ｏ２－离子构成
的角锥状结构中，但这种结构在晶体中并未发现，而四硼酸
锶玻璃的结构单元则与晶体结构比较接近。

８．２．４．３　非化学计量
如果熔体和析出的晶体组成不同，则界面附近的熔体组

成将不同于主熔体，组成的不同会减小这些成分构成晶体的
有效性，因而减小生长速率。例如当熔体中ＳｉＯ２ 含量超过
二硅酸盐晶体的化学计量时，最大生长速率减小。这是由于
富硅酸熔体的粘度增高之故。此外在一致熔融化合物中，由
于非化学计量液相温度较低，结晶的推动力减小，界面的有
效过冷度也变小。

ＰｂＯ·２Ｂ２Ｏ３ 熔体的结晶速率测定表明，当熔体的组成
从Ｂ２Ｏ３ 过量变到ＰｂＯ过量时，测得ＰｂＯ过量１％～２％时
生长速率最大。虽然有效过冷减小了，但富ＰｂＯ熔体有较
大流动性，可以抵消结晶推动力减小的作用，导致在非化学计量熔体中生长速率增大。

８．２．４．４　外加剂
微量外加剂或杂质会促进晶体的生长，因为外加剂在晶体表面上引起的不规则性犹如晶

核的作用。熔体中杂质还会增加界面处的流动度，使晶格更快地定向。引入系统的添加物往
往富集在分相系统的一相中，富集到一定程度时会促使微小相区由非晶相转化为晶相，导致晶
化速率发生变化。

８．３　液相液相的转变———调幅分解

调幅分解亦称为斯宾纳多分解（ＳｐｉｎｏｄａｌＤｅｃｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎ），是通过扩散偏聚机制而不是成
核生长机制进行相变，常发生于合金、过饱和固溶体或玻璃系统中。相变时由一种固溶体分
解成结构与母相相同而成分不同的两种固溶体。分解产物只有贫溶质区和富溶质区，二者之
间没有清晰的相界面。

８．３．１　液相的不混溶现象（玻璃的分相）

一个均匀的液相或玻璃相在一定的温度和组成范围内有可能分成两个互不溶解或部分溶

解的液相或玻璃相，并相互共存的现象称为液相不混溶现象或玻璃的分相。分解能否发生以
及分解机理取决于系统所处的温度范围及组成范围，可根据自由焓～组成（Ｇ～Ｃ）、自由焓～
温度（Ｇ～Ｔ）关系来确定。图８．１５表示不同温度下自由焓Ｇ随着组成Ｃ 的变化。在温度为

Ｔ１时，系统在整个组成范围内只有一个相。这时自由焓曲线向上凹并呈 Ｕ字形，表明为单相
固溶体状态。在温度为Ｔｃ时，自由焓曲线的中心区域呈平坦形状，温度Ｔｃ称分相的临界温
度。在Ｔｃ温度以上是均匀的单相状态，低于Ｔｃ温度则可能出现分相。在任何一个低于Ｔｃ的
温度如Ｔ２ 下，自由焓组成曲线中心区域出现峰值，这表示在公切线ＣαＣβ之间的任何一个组
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图８．１５　温度对自由焓组成曲线

的影响Ｔ１＞Ｔ２＞Ｔ３

成Ｃ，在Ｔ２温度下都会发生不混溶或分相，最终分解成由

Ｃα 和Ｃβ为组成的两个相。

８．３．１．１　成分波动与系统自由能的关系
一个二元合金或氧化物系统，在高温下以单相液体或

固溶体形式存在，在低温下存在二相平衡。如果把单相状
态（如Ｍ）以非常快的速度冷却，使其进入二相区（临界温度

Ｔｃ之下某一温度Ｔ２），见图８．１６（ｂ），由于扩散作用系统将
发生分相，同时得到Ｃα 和Ｃβ。如图８．１６所示。现在考察
一个被淬冷到温度Ｔ２的均匀单相系统，当组成发生起伏时
系统自由焓的变化。设系统的平均组成为Ｃ０，对于Ｃ０周围
的一个微小的组成起伏ΔＣ，系统自由焓变化ΔＧ可以写为：

ΔＧ＝Ｇ
（Ｃ０＋ΔＣ）＋Ｇ（Ｃ０－ΔＣ）

２ －Ｇ（Ｃ０） （８．５３）

图８．１６　系统自由能组成关系及温度组成关系
（ａ）在Ｔ２温度时，自由焓曲线和组成的关系，表示稳定性的范围；

（ｂ）平衡的不混溶间隙（公切点ｘ的轨迹）和斯宾那多

（自由焓曲线拐点的轨迹）示意图，Ｔｃ是不混溶间隙的临界温度
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　　将Ｇ（Ｃ０＋ΔＣ）和Ｇ（Ｃ０－ΔＣ）用Ｔａｙｌｏｒ级数展开

Ｇ（Ｃ０＋ΔＣ）＝Ｇ（Ｃ０）＋Ｇ′（Ｃ０）·ΔＣ＋１２！Ｇ″
（Ｃ０）·ΔＣ２＋…

Ｇ（Ｃ０－ΔＣ）＝Ｇ（Ｃ０）＋Ｇ′（Ｃ０）·（－ΔＣ）＋１２！Ｇ″
（Ｃ０）·ΔＣ２＋… （８．５４）

　　把式（８．５４）代入式（８．５３），忽略３次以上的高次项，得

ΔＧ＝ １２ΔＣ
２Ｇ″（Ｃ０） （８．５５）

　　式（８．５５）表明，系统自由焓的变化ΔＧ与Ｇ″（Ｃ０）密切相关。根据Ｇ″（Ｃ）的正负可以判断
分相机理。

８．３．１．２　分相机理
（１）成核生长机理———ＣαＣα′区及Ｃβ′Ｃβ区
当Ｇ″＞０时，一个微小的组成起伏ΔＣ将使系统自由焓增大。只有大的组成起伏才能使

自由焓下降，这相当于存在成核势垒，对应于成核生长机理。由于相变初期界面的形成，系统
自由焓上升，只有超过某个临界状态之后，组成波动才能使系统自由焓降低，因此需要一个比
较大的组成起伏。其浓度剖面图如图８．１７（ｂ）所示。这个区域内，对于微小的组成起伏ΔＣ，
母相是稳定的，对于大的组成起伏ΔＣ，母相是不稳定的，所以称为亚稳区，自由焓曲线的特征
是曲线向上凹，存在极小值。

图８．１７　调幅分解和成核生长过程的浓度变化和扩散方向
（ａ）调幅分解；（ｂ）成核生长

（２）调幅分解机理———Ｃα′Ｃβ′区
当Ｇ″＜０时，极小的浓度起伏也会使系统自由能降低，分解过程没有热力学能垒，由上坡

扩散使起伏直接长大为新相。此区域内，系统对组成的波动是不稳的，即母相不稳定而分解后
稳定，故称为不稳区，相变机理属于调幅分解机理。新相的形成起初并没有明显的界面，随着
成分的波动发生连续的分解，最后才逐渐形成界面，如图８．１７（ａ）所示。自由焓组成曲线特
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征是曲线向上凸。
（３）Ｓｐｉｎｏｄａｌ线

Ｇ″＝０的点，恰好是按照成核生长机理和按斯宾那多机理进行相变的分界点，在热力学
上，把Ｇ″＝０的点的轨迹称为Ｓｐｉｎｏｄａｌ线。

８．３．１．３　分相产物的显微结构
当组成位于ＣαＣα′及Ｃβ′Ｃβ区域时，从富Ａ（富Ｂ）的母相中按成核生长机理形成富Ｂ（富

Ａ）的新相，新相呈颗粒状不连续地分布于母相中，颗粒尺寸３～１５ｎｍ；新相是结构相同而组成
不同的固溶体或非晶态，不同于液固相变中的晶态。当组成位于Ｃα′Ｃβ′区域时，从富Ａ（富

Ｂ）的母相中按调幅分解机理形成富Ｂ（富Ａ）的新相，新相与母相之间具有高度连续性，呈珊
瑚状相互穿插，连续地分布于母相中。表８．２比较了亚稳和不稳分相的特点。

表８．２　亚稳和不稳分解比较

亚稳分解（成核生长） 不稳分解（调幅分解）

热力学 ２Ｇ
Ｃ（ ）２ Ｔ，ｐ

＞０ ２Ｇ
Ｃ（ ）２ Ｔ，ｐ

＜０

成分 　第二相组成不随时间变化
　第二相组成随时间而连续向两个极端组成变化，直

至达到平衡组成

形貌 　第二相分离成孤立的球形颗粒 　第二相分离成有高度连续性的非球形颗粒

有序 　颗粒尺寸和位置在母液中是无序的 　第二相分布在尺寸上和间距上均有规则

界面 　在分相开始界面有变化 　分相开始界面是弥散的逐渐明显

能量 　分相需要位垒 　不存在位垒

扩散 　正扩散 　负扩散

时间 　分相所需时间长、动力学障碍大 　分相所需时间极短、动力学障碍小

８．３．２　调幅分解动力学

液液分相呈现两种分相机理，下面就其分相的动力学予以讨论。
８．３．２．１　成核生长动力学
在亚稳区内，分相是通过成核生长机理进行的，其动力学关系与ＬＳ 转变时相类似，分

解的成核速率Ｉ为：

Ｉ＝Ｋｅｘｐ －ΔＧ＋Ｗ
（ ）ｋＴ ＝Ｋｅｘｐ －

ΔＧ＋ １６πσ３

３ΔＳ２ＶΔＴ２
烄

烆

烌

烎ｋＴ
（８．５６）

式中　Ｋ———常数；

　ΔＧ———质点通过界面迁移的扩散活化能；

　Ｗ ———成核的热力学势垒；

　σ———核与母相之间的界面张力；

　ΔＳＶ———分相时单位体积的熵变；

　ΔＴ———离开混溶浓度的过冷度。
在成核生长区内，如果母相液体不存在界面，则形成新相的界面必须消耗功，由式（８．５６）

知，Ｗ 随界面能σ的增加而增大，随过冷度增加而减小。即Ｗ ∝ σ
３

ΔＴ３
或写成Ｗ ∝

ｋ１
ΔＴ２

，当
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ΔＴ＝０时，Ｗ →∞，新相临界尺寸也趋近于无穷，此时不会形成新相。若母相液体中有界面，

这界面可被液相润湿且有一定接触角，则Ｗ ∝
ｋ２
ΔＴ２

，其中ｋ２＜ｋ１。

综上所述，通过成核生长机理而发生分相的动力学可借用ＬＳ 相变动力学理论，其分相
速率取决于成核的数目及其分布情况，并由扩散控制新相的生长。通过这种机理而产生分相
的形貌是母相内出现一些球形新相颗粒。相变速率以一定时间时新相的体积分数表示。当这

些粒子相的体积分数达到一定值以前，粒子直径按时间的１
２
次方增加（即ｘ∝槡ｔ）；在体积分数

达到一定值后，粒子直径按时间的１
３
次方增加（即ｘ∝

３
槡ｔ）。

８．３．２．２　调幅分解（Ｓｐｉｎｏｄａｌ分解）动力学
（１）经典方程的解
进行Ｓｐｉｎｏｄａｌ分解，浓度起伏的形成和长大依靠溶质的“上坡扩散”。要定量分析其长大

过程，需要求解菲克第二定律，在一维扩散时Ｃ
ｔ＝Ｄ

２Ｃ
ｘ２
，其解的形式可写为：

Ｃ＝Ａ（λ，ｔ）ｅｘｐ（２πｉｘ／λ）＝Ａ（β，ｔ）ｅｘｐ（ｉβｘ） （８．５７）
式中　λ———浓度波长；

　β＝
２π
λ
———波数。

浓度振幅Ａ（λ，ｔ）或Ａ（β，ｔ）与“增幅因子”Ｒ（λ）或Ｒ（β）有关：

Ａ（λ，ｔ）＝Ａ（λ，０）ｅｘｐ －４π
２

λ２（ ）Ｄｔ
或

Ａ（β，ｔ）＝Ａ（β，０）ｅｘｐ［Ｒ（β）ｔ］ （８．５８）

式中：Ｒ（λ）＝４π
２Ｄ
λ２

。

图８．１８　Ｓｐｉｎｏｄａｌ分解中浓度起伏

随时间而长大的示意图

这样Ａ（λ，ｔ）与扩散速率，即起伏增加的速率有
关。波长λ的浓度起伏振幅（波幅）呈正弦形态分布，
随时间增大而增加，直至达到平衡相的浓度，如图

８．１８所示。

由于“增幅因子”Ｒ（λ）＝４π
２Ｄ
λ２

，所以当λ很小时，

Ｒ（λ）变得很大，因此起伏（即浓度起伏的振幅Ａ（λ，

ｔ））很快长大，λ最小极限为原子间距。但实验发现，
只有较大的波长才能长大，并控制分解过程。产生
这种矛盾的原因是，在以上的定量分析中未考虑调
幅分解的阻力———由于浓度梯度而产生的梯度能（界面能）以及由于成分起伏而引起的应变能。

（２）梯度能和应变能的影响
在调幅分解中，由于上坡扩散使得调幅结构中存在着溶质原子的富集区和贫化区，由此产

生的浓度梯度会明显改变在原子作用距离内同类和异类原子的数目，由此增加的能量为梯度
能。或者说，富集区和贫化区之间的成分变化相当于存在着一个成分逐渐变化的过渡区或内
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界面，这种漫散界面具有正的界面能。另外，对于大多数晶态固体来说，其点阵常数总是随成
分而改变的，如果这种固溶体发生调幅分解时，点阵保持共格，必须使点阵发生弹性畸变而引
起应变能。上述的梯度能和应变能都会减少扩散驱动力。而且，波长愈短，该梯度能和应变能
的相对作用更大，致使扩散驱动力减少得愈多。

因此，调幅分解的驱动力应该是化学自由能的变化ΔＧＶ 梯度能ΔＧγ、弹性应变能ΔＧｅ的
代数和。

① 化学自由能变化量ΔＧＶ
如果一个成分为Ｃ０的均匀固溶体分解成两部分：一个成分为Ｃ０＋ΔＣ，另一个成分为Ｃ０

－ΔＣ，则由式（８．５５）得总的化学自由能变化量为：

ΔＧＶ ＝ １２
ｄ２Ｇ
ｄＣ２ΔＣ

２ （８．５９）

　　② 梯度能ΔＧγ

对于波长为λ、振幅为ΔＣ的正弦成分变化，最大的成分梯度正比于ΔＣλ
，即：

ΔＧγ ＝Ｋ ΔＣ（ ）λ

２

（８．６０）

式中　Ｋ———比例常数，与同类和异类原子对的键合能差异有关。

③ 弹性应变能ΔＧｅ
若富Ａ与富Ｂ 区域之间的错配是δ，则ΔＧｅ∝Ｅδ２，式中的Ｅ是杨氏模量。当总的成分差

异为ΔＣ时，δ应为 ｄａ
ｄ（ ）Ｃ ΔＣ

ａ
，这里的ａ是点阵常数。弹性应变能的精确处理可得：

ΔＧｅ ＝η
２ΔＣ２Ｅ′Ｖｍ （８．６１）

式中，η＝
１
ａ
ｄａ
ｄＣ
，即η为成分变化一个单位所造成的点阵常数变化的百分数，即成分起伏所引

起的线膨胀；Ｅ′＝ Ｅ
１－ν

，其中的ν是泊松比，Ｖｍ 是摩尔体积。注意ΔＧｅ与λ无关。

Ｃａｈｎ认为，伴随着成分起伏，上述各项对自由能变化都有影响，则有：

ΔＧ＝ １２ΔＣ
２ ｄ２Ｇ
ｄＣ２＋

２Ｋ
λ２ ＋

２η
２Ｅ′Ｖ（ ）ｍ （８．６２）

　　由此可见，一个均匀固溶体不稳定，并发生调幅分解的条件不仅仅是ｄ
２Ｇ
ｄＣ２＜０

，而应当是：

－ｄ
２Ｇ
ｄＣ２ ＞

２Ｋ
λ２ ＋

２η
２Ｅ′Ｖｍ （８．６３）

　　所以，由λ＝∞以及如下条件能够给出发生调幅分解的温度与成分的极限：

ｄ２Ｇ
ｄＣ２ ＝－２η

２Ｅ′Ｖｍ （８．６４）

　　在相图中由这一条件所定义的曲线称为共格调幅（ＣｏｈｅｒｅｎｔＳｐｉｎｏｄａｌ）线，这条线全部位

于化学调幅线（由ｄ
２Ｇ
ｄＣ２＝０

决定）的里面，如图８．１９所示。由式（８．６３）可知，即使成分、温度位

于共格调幅线内部，若能发生调幅分解，其成分变化的波长必须满足下列条件：

λ２＞－ ２Ｋ
ｄ２Ｇ
ｄＣ２＋２η

２Ｅ′Ｖｍ

（８．６５）
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图８．１９　一个偏聚系统的示意性相图

① 区：均匀的α相是稳定的；

② 区：均匀的α相是亚稳定的，只有非共格才能成核；

③ 区：均匀的α相是亚稳定的，共格相能够成核；

④ 区：均匀的α相是不稳定的，无成核势垒，出现了调幅分解

　　显然，在共格调幅线之下，随着过冷度的
提高，可以发生调幅分解的最小波长会减少。

图８．１９也给出了共格固溶线，这条曲线
确定由调幅分解所产生的共格相的平衡成分。
通常，在平衡相图上出现的固溶线是非共格的
（或平衡的），这相当于非共格相的平衡成分，
也就是没有应变场存在时的平衡成分，为了作
对比，化学调幅线也表示在图８．１９中，但它并
没有什么实际的重要意义。

８．３．２．３　调幅分解的临界波长及时间
由以上的分析可知，在考虑到梯度能和应

变能之后，相变的驱动力、扩散系数、增幅因子
等均有不同的表达式。通常用增幅因子为０的
条件来定义临界波长λＣ，这一条件实质上是扩散系数为０或相变的驱动力为０，由式（８．６２）得：

ｄ２Ｇ
ｄＣ２＋

２Ｋ
λ２ｃ
＋２η

２Ｅ′Ｖｍ ＝０

λｃ ＝ － ２Ｋ
ｄ２Ｇ
ｄＣ２＋２η

２Ｅ′Ｖ槡 ｍ

（８．６６）

　　显然，当λ＞λＣ 时，调幅结构长大；反之，当λ＜λＣ 时，调幅结构衰减。图８．２０给出了Ｒ（λ）

～λ曲线。该曲线在λｍ 槡＝ ２λＣ 处有一极大值。该极大值出现的原因在于，从大的λ开始，随着
λ减小，扩散距离缩短，因而Ｒ（λ）增加。在这个区域中，忽略梯度能和应变能也有足够好的近
似。但是，当波长继续减小时，由于成分梯度增加，使更多的能量被束缚于界面处，因而驱动力
下降，其结果在λｍ 处出现一个极大值。当λ＜λｍ 时，梯度能量效应起主导作用，最终当Ｒ（λ）

＜０，即对应于λ＜λＣ 时，调幅结构由于衰减而消失。从理论上讲，对于λ＞λＣ 的任何λ值的成
分起伏都能导致调幅分解，但是由于成分起伏的振幅与时间呈指数关系，而Ｒ（λ）又有一个相
当尖锐的极大值，以致能够观察到的调幅结构的λ主要分布在λｍ 附近，即λｍ 对应的波长相当
于起伏的主要波长。

在少数金属系（例如ＡｌＺｎ，ＡｌＡｇ）及少数玻璃系（ＳｉＯ２Ｎａ２Ｏ，Ｂ２Ｏ３ＰｂＯ）中，可观察到调
幅分解过程。图８．２１示出Ａｌ２２％Ｚｎ（摩尔分数）合金４２５℃淬火后于６５℃时效时的分解过
程，λｍ 约为５ｎｍ；在１５０℃时效时的λｍ 约为１０ｎｍ。在一般情况下，梯度能项只在扩散距离为

１０～２０ｎｍ以下时，作用才显著，而当扩散距离为微米数量级或更大时，其作用可忽略不计。

依据原子扩散通过λｍ
２
所需要的时间，可以估计自发分解的时间为

ｔ≈

λｍ（ ）２
２

６｜Ｄ｜ ＝
λ２ｍ

２４｜Ｄ｜
（８．６７）

　　若取λｍ＝１０ｎｍ，则ｔ≈１０
－１４

｜Ｄ｜
，因此，只有当｜Ｄ｜足够小，例如１０－１４ｃｍ２／ｓ，才有可能利用快

速冷却来抑制调幅分解，然后研究恒温分解过程。否则，调幅分解是难以避免的。
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图８．２０　经典方程和Ｃａｈｎ方程所得

到的波长与增幅因子的关系

图８．２１　Ａｌ２２％Ｚｎ（摩尔分数）合金４２５℃淬火后

６５℃时效不同时间的Ｘ射线小角散射图谱

８．３．３　分相的结晶化学观点

从结晶化学观点解释分相原因的理论有能量观点、静电键观点、离子势观点等，下面作简
要介绍。

玻璃熔体中离子间相互作用程度与静电键Ｅ的大小有关。Ｅ＝Ｚ１Ｚ２ｅ
２

ｒ１，２
，其中Ｚ１、Ｚ２ 是离

子１和２的电价，ｅ是电荷，ｒ１，２是２个离子的间距，例如玻璃熔体中 Ｓｉ Ｏ 键能较强，而

Ｎａ Ｏ 键能相对较弱：如果除 Ｓｉ Ｏ 键外还有另一个阳离子与氧的键能也相当高时，就容
易导致不混溶。这表明分相结构取决于这两者间键力的竞争。具体说，如果外加阳离子在熔
体中与氧形成强键，以致氧很难被硅夺去，在熔体中表现为独立的离子聚集体。这样就出现了
两个液相共存，一种是含少量Ｓｉ的富 Ｒ Ｏ 相，另一相是含少量Ｒ的富 Ｓｉ Ｏ 相，造成熔体

的不混溶。若对于氧化物系统，键能公式可以简化为离子电势Ｚ
ｒ
，其中ｒ是阳离子半径。表

８．３列出不同阳离子的Ｚｒ
值以及它们和ＳｉＯ２一起熔融时的液相曲线类型。Ｓ形液相线表示有

亚稳不混溶。从表中还可以看出随Ｚ
ｒ
的增加不混溶趋势也加大，如Ｓｒ２＋、Ｃａ２＋、Ｍｇ２＋的Ｚｒ

大，

故可导致熔体分相；而Ｋ＋、Ｃｓ＋、Ｒｄ＋的Ｚｒ
小，故不易引起熔体分相。其中Ｌｉ＋因半径小使Ｚｒ

值较大，因而使含锂的硅酸盐熔体产生分相而呈乳光现象，由表８．３说明，含有不同离子系统
的液相线形状与分相有很大关系。图８．２２表示液液不混溶区的三种可能的位置，即图８．２２
（ａ）与液相线相交（形成一个稳定的二液区），图８．２２（ｂ）与液相线相切，图８．２２（ｃ）在液相线之
下（完全是亚稳的）。当不混溶区接近液相线时（图８．２２（ａ）、图８．２２（ｂ）），液相线将有倒Ｓ形
或有趋向于水平的部分。因此，可以根据相图中液相线的坡度来推知液相不混溶区的存在及
可能的位置。例如，对于一系列二元碱土金属和碱金属，氧化物与二氧化硅组成的系统，其组
成为５５～１００ｍｏｌ％ＳｉＯ２ 之间的液相线如图８．２３所示。由图可见，ＭｇＯＳｉＯ２、ＣａＯＳｉＯ２ 及

ＳｒＯＳｉＯ２ 系统里显示出稳定的液相不混溶性，而ＢａＯＳｉＯ２、Ｌｉ２ＯＳｉＯ２、Ｎａ２ＯＳｉＯ２ 及 Ｋ２Ｏ
ＳｉＯ２ 系统显示出其液相线的倒Ｓ形有依次减弱的趋势，这就说明，当后一类系统在连续降温
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时，将出现一个亚稳不混溶区。由于这类系统的粘度随着温度降低而增加，可以预期在形成玻
璃时，ＢａＯＳｉＯ２ 系统发生分相的范围最大，而Ｋ２ＯＳｉＯ２系统为最小。实际工作中如将组成为

５～１０ｍｏｌ％ＢａＯ的ＢａＯＳｉＯ２系统急冷后也不易得到澄清玻璃而呈乳白色，然而在Ｋ２ＯＳｉＯ２
系统中还未发现乳光。这种液相线平台愈宽，分相愈严重的现象和液相线Ｓ形愈宽亚稳分相
区组成范围愈宽的结论是一致的。

表８．３　离子势与液相线的类型

阳离子 电荷数Ｚ Ｚ／ｒ 曲线类型

Ｃｓ＋ １ ０．６１
Ｒｂ＋ １ ０．６７ 近似直线

Ｋ＋ １ ０．７５
Ｎａ＋ １ １．０２
Ｌｉ＋ １ １．２８ Ｓ形线

Ｂａ２＋ ２ １．４０
Ｓｒ２＋ ２ １．５７
Ｃａ２＋ ２ １．８９ 不混溶

Ｍｇ２＋ ２ ２．５６

图８．２２　液相不混溶区的三种可能位置

图８．２３　碱土金属和碱金属硅酸盐系统的液相线　 图８．２４　Ａｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统中的分相区

液相线的倒Ｓ形状可以作为液液亚稳分相的一个标志，这是与特定温度下，系统的自由
焓组成变化关系有一定的联系。

由此可见，从热力学相平衡角度分析所得到的一些规律可以用离子势观点来解释，也就是

说离子势差别（场强差）愈小，愈趋于分相。沃伦和匹卡斯（Ｐｉｎｃａｓ）曾指出，当离子的离子势Ｚｒ

＞１．４０时（如例 Ｍｇ、Ｃａ、Ｓｒ），系统的液相区中会出现一个圆顶形的不混溶区域；而若Ｚｒ
在１．４０
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和１．００之间（例如Ｂａ、Ｌｉ、Ｎａ），液相便呈倒Ｓ形，这是系统中发生亚稳分相的特征；Ｚｒ＜１．００

时（例如Ｋ、Ｒｂ、Ｃｓ）系统不会发生分相。

图８．２５　Ａｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 系统中的分相区

随着实验数据的不断积累，目前许多最
重要的二元体系中的微分相区域边界线都可

以近似地确定了。例如图８．２３中 Ｒ２Ｏ、ＲＯ
与ＳｉＯ２，图８．２４中Ａｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 和图８．２５中

ＴｉＯ２ＳｉＯ２系统的微分相区。ＴｉＯ２ＳｉＯ２系统
有个很宽的分相区，如在其中加入碱金属氧
化物会扩大系统的不混溶性。这就是 ＴｉＯ２
能有效地作为许多釉、搪瓷和玻璃陶瓷的成
核剂的原因。由于玻璃形成条件以及很可能

还由于玻璃制造条件的不同，分相边界曲线间差别颇大。然而从已发表的大量电子显微镜研
究结果表明大多数普通玻璃的系统中，分相现象是十分普遍的。目前玻璃的不混溶性和分相
理论的研究正在日益深入，人们利用这些玻璃组成和结构的变化制造出愈来愈多的新型特殊
功能的材料，它将对玻璃科学的发展和材料应用领域的开拓有极其重要的意义。

８．４　马氏体相变

８．４．１　马氏体相变概念与特征

８．４．１．１　马氏体相变概念
马氏体（Ｍａｒｔｅｎｓｉｔｅ）一词是为了纪念德国冶金学家马丁（Ｍａｒｔｅｎｓ．Ａ．），由Ｏｓｍｏｎｄ．Ｍ．

Ｆ．于１８９５年提出，用于命名碳钢在淬火过程中得到的高硬度产物相。钢中的马氏体具有独
特的显微结构，形成过程也比较特殊。研究发现许多不同材料———超导体、铜基合金、氧化锆、
聚合物和生物材料中的相变都可能具有与钢中马氏体转变相同的机制，现在把由马氏体型转
变得到的生成相统称为“马氏体”。马氏体转变的研究一直受到学术界的高度重视，因为这些
研究不仅具有学术价值，而且在于其在工业上的大量应用。

８．４．１．２　马氏体相变基本特征
（１）马氏体相变是无扩散型相变
马氏体转变时，只需点阵改组而无需成分的变化（溶质原子无需扩散），转变速度非常快。

实验证明ＦｅＣ和ＦｅＮｉ合金在－２０～－１９６℃温度之间成核并生长成一片完整的马氏体仅需

０．５～０．０５μｓ，接近绝对零度时，形成速度仍然很高。在这样低的温度下，原子扩散速度极慢，
依靠扩散实现快速转变是根本不可能的。

无扩散并不是说转变时原子不发生移动，马氏体界面向母相推移时，母相一侧的原子做有
规则的移动，即大量原子构成的位错协同运动。此时相邻原子的相对位移相等，通常小于一个
原子间距。点阵重构后，这些原子仍保持原有的相邻关系。

（２）马氏体相变属于切变主导型的点阵畸变式转变
点阵畸变式转变是通过均匀的应变把一种点阵转变成另外一种点阵，部分例子如图８．２６
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所示。可以用矩阵把这种均匀应变表示成：

ｙ＝Ｓｘ （８．６８）
式中：应变矩阵Ｓ使一个点阵的矢量ｘ形变成另外一个点阵的矢量ｙ。式（８．６８）把一些直线
转变成另外的一些直线，仅仅是长度有所变化，因此这种应变是均匀的。这表明母相中的任一
平面在转变为生成相后仍为一平面，及任何一点的位移与该点距不变平面（图８．２６中的底面）
的距离成正比，这种在不变平面上所产生的均匀应变被称为不变平面应变。图８．２６中（ｂ）为
简单切变，（ｃ）为简单的膨胀和压缩，（ｄ）为既有膨胀、压缩，又有切变。马氏体转变属于最后一
种。

图８．２６　立方点阵的一些点阵畸变式转变示意图

（ａ）立方点阵；（ｂ）简单切变；（ｃ）简单的膨胀和压缩；（ｄ）既有膨胀、压缩，又有切变

（３）马氏体转变时的动力学和生成相形貌受转变过程中产生的弹性应变能控制
马氏体转变是切变主导型转变，利用式（８．６８）可将母相中的某个初始球体转变成椭球体。

如果这种球体完全嵌镶在母相内并且承受着应变Ｓ，则与这种形变相联系的形状和体积变化
将在母相或生成相中，引起很大的弹性应变。正是由于作为转变阻力的高弹性应变能的存在，

使得马氏体转变起始温度Ｍｓ大大低于其理论转变温度Ｔ０。转变时的形状变化主要是沿着马
氏体惯习面上的剪切形变，生成的马氏体不是含有大量的位错、层错，就是内部被孪晶化，在形
貌上则表现为条状、薄片状或凸透镜片状等。

上述定义不是基于转变生成相自身的特征（生成相的结构、特定形貌或特性），而是基于转
变过程的特征。

８．４．１．３　马氏体相变结晶学特征
（１）表面浮凸现象和惯习面

马氏体转变时，在预先抛光的母相晶体的表面上会产生有规则的表面浮凸，假如不受其他

转变的干扰，这种表面浮凸在加热升温到Ａｆ（马氏体逆转变终止温度）时消失，母相和马氏体
相之间的交界面称为惯习面（图８．２７）。在马氏体形成过程中，一些直线（例如预抛光表面上
的刻痕）被转变成另外一些直线，一些平面被转变成另外一些平面。在转折点处观察不到非连
续现象，这种畸变被描述为矢量的“线性均匀转变”，可用矩阵公式（式（８．６８））表示，宏观的形
状改变可以分解成一个垂直于惯习面的分量和一个平行于这个界面上某个切变方向的分量，
后者被称为“宏观切变”，而前者描述与该转变相关的体积变化。对浮凸作仔细的分析表明，惯
习面自身没有旋转，也未发生畸变（可以认为在宏观尺度上是不畸变的），如前所述，马氏体转
变所引起的宏观形状变化是一种不变平面应变。
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图８．２７　马氏体片示意图
（ａ）镶嵌在基体相（单晶）中的单个马氏体片；（ｂ）内部孪晶化结构，惯习面和孪晶面的位置

（２）晶体学取向关系
在母相与马氏体相的点阵之间存在着晶体学上严格的“取向关系”。一般说来，基体中的

密排面平行于马氏体中相似的面，密排方向也是如此。因合金成分的不同，钢中的ｆｃｃ奥氏体
不是转变成ｂｃｃ或ｂｃｔ马氏体，就是ｈｃｐ马氏体，ｈｃｐ马氏体还可以进一步转变成ｂｃｃ马氏体。
就ｆｃｃ奥氏体转变成ｂｃｃ或ｂｃｔ马氏体（γ→α′）而言，Ｘ射线研究表明它们的取向关系如下：

根据ＫＳ（ＫｕｒｄｊｕｍｏｖＳａｃｈｓ）关系：
（１１１）γ／／（００１）α′ 和［０１１］γ／／［１１１］α′

　　根据ＮＷ（ＮｉｓｈｉｙａｍａＷａｓｓｅｒｍａｒｍ）关系：
（１１１）γ／／（１０１）α′ 和［１２１］γ／／［１０１］α′

　　根据ＧＴ（ＧｒｅｎｉｎｇｅｒＴｍｉａｎｏ）关系（这里晶面间和晶向间不再严格地平行）：
（１１１）γ ≈ （０１１）α′ 和［１０１］γ ≈ ［１１１］α′

　　ｆｃｃ→ｈｃｐ转变及ｈｃｐ→ｂｃｃ转变的取向关系为：
（１１１）γ／／（０００１）ε／／（１０１）α′和［１１０］γ／／［１２１０］ε／／［１１１］α′

图８．２８　钢中马氏体在（１１１）γ 晶面上按

ＫＳ关系形成可能有的取向

以ＫＳ 关系为例，４个晶体学等价的｛１１１｝γ 晶

面，即（１１１）、（１１１）、（１１１）、（１１１）中的任何一个都可
能是ＫＳ关系中的平行性的晶面。在每个这样的晶
面中，６个〈１１０〉晶向正好是伯氏矢量的方向，这６个
晶向中的任何一个都可以作为ＫＳ 关系中的平行性
的晶向。因此共有２４种可能的马氏体取向，即２４种
变体（图８．２８）。容易证明，ＮＷ 关系导致１２种变体
取向关系和惯习面的位向因不同的合金系而不同，甚
至对于给定的合金系也随合金成分的不同而有所改

变。对于部分合金系可观测的晶体学参量汇集于表

８．４中。
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表８．４　一些金属和合金中马氏体转变的晶体学可观测量

合金体系 结构变化 组分ｗｔ％ 取向关系 惯习面

０～０．４％Ｃ （１１１）Ｐ／／（１０１）Ｍ （１１１）Ｐ
ｆｃｃ ［１１１］Ｐ／／［１１１］Ｍ

ＦｅＣ ↓ ＫＳ 关系

ｂｃｔ ０．５５％～１．４％Ｃ ＫＳ 关系 （２２５）Ｐ
１．４％～１．８％Ｃ ＫＳ 关系

ｆｃｃ ２７％～２４％Ｎｉ （１１１）Ｐ（１０１）Ｍ
ＦｅＮｉ ↓ ［１２１］Ｐ／／［１０１］Ｍ 约（２５９）Ｐ

ｆｃｃ ＮＷ 关系

ｆｃｃ ０．８％Ｃ，２２％Ｎｉ （１１１）Ｐ 与（１０１）Ｍ 偏差约１° （３１０１５）Ｐ
ＦｅＣＮｉ ↓ ［１２１］Ｐ 与［１０１］Ｍ 偏差约２°

ｂｃｔ ＧＴ 关系

ＦｅＭｎ ｆｃｃ １３％～２５％Ｍｎ （１１１）Ｐ／／（０００１）ε （１１１）Ｐ
↓ ［１１０］Ｐ／／［１２１０］ε

ｈｃｐ（ε相）

ＦｅＣｒＮｉ ｆｃｃ １８％Ｃｒ，１８％Ｎｉ （１１１）Ｐ／／（０００１）ε／／（１０１）α′
↓ ［１１０］Ｐ／／［１２１０］ε／／［１１１］α′ ε（１１１）Ｐ

奥氏体耐腐蚀铁 ｈｃｐ（ε）ｂｃｃ（α′） α′（２１１）Ｐ
ＣｕＺｎ

ＣｕＳｎ
ｂｃｃ→９Ｒ

４０％Ｚｎ

２５．６％Ｓｎ

（００１）Ｐ／／（１１４）Ｍ

［１１１］Ｐ／／［１１０］Ｍ

约（２１１１２）Ｐ
约（１３３）Ｐ

１１％～１３．１％Ａｌ （１０１）Ｐ 与（０００１）Ｍ 偏差４° 与（１３３）Ｐ 偏差２°
Ｂｃｃ ［１１１］Ｐ／／［１０１０］Ｍ

ＣｕＡｌ ↓ （１０１）Ｐ／／（０００１）Ｍ 与（１２２）Ｐ 偏差３°
ｈｃｐ无畸变 １２．９％～１４．７Ａｌ ［１１１］Ｐ／／［１０１０］Ｍ
ｆｃｃ （１１１）Ｐ／／（０００１）Ｍ

纯Ｃｏ ↓ （１１１）Ｐ
ｈｃｐ ［１１０］Ｐ／／［１１２０］Ｍ

纯Ｚｒ （１０１）Ｐ／／（０００１）Ｍ （５９６）Ｐ
ｂｃｃ ［１１１］Ｐ／／［１１２０］Ｍ （８１２９）Ｐ

纯Ｔｉ ↓ （３４４）Ｐ
ｈｃｐ

纯Ｌｉ 伯格斯关系 （４４１）Ｐ

注：Ｐ—母相；Ｍ—马氏体相。

（３）马氏体的组织形态及亚结构
马氏体的显微组织特征与转变的晶体学有关，即转变与对称性的降低相联系，其结果是形

成了生成相的种种等价取向态。一个原母相晶粒转变成若干生成相晶粒，这些晶粒被称为变
体，它们被界面所分隔。母相的对称性越高，生成相的对称性越低，该转变的等价方式越多，这
些变体的集合构成显微组织。

由于马氏体转变一般都无法进行到底，即使在马氏体转变终止后仍有残余母相存在，马氏
体的组织形态很容易用光学显微镜来观察。不同材料中的马氏体形状都可以笼统地认为是片
状的，即横向尺寸比其他两个方向的尺寸要小得多。如果这个马氏体在具有较大尺寸的两个
方向上几何大小相近，则称为“片”，如果这两个尺寸相差较大，则称为“板条”。

① 板条状马氏体
低碳钢中的典型板条马氏体组织形态如图８．２９所示。其显微组织是由许多成束的马氏
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体板条组成，一个原奥氏体晶粒中可以有几个板条块（图８．３０中Ａ）。一个板条块又可分为几
个平行的像图８．３０中Ｂ那样的板条束，板条束内分布着若干平行的马氏体板条。每一个板
条为一个单晶体，其尺寸约为０．３μｍ×４μｍ×２００μｍ。板条具有平直界面，界面取向接近于其
惯习面｛１１１｝γ，相同惯习面的变体平行排列构成一个板条束。密集的板条之间是一层连续的
高度变形的残余奥氏体薄膜（约２０ｎｍ）。透射电镜观察表明，每个板条马氏体内部有高密度
位错，如图８．３１所示。经电阻法测量位错密度高达（０．３～０．９）×１０１２ｃｍ－２，因此板条马氏体
又称位错型马氏体。

图８．２９　低碳钢中的板条状马氏体×５００ 图８．３０　板条状马氏体显微组织构成示意图

图８．３１　板条状马氏体（ＴＥＭ）　×２７５００ 图８．３２　片条状马氏体显微结构示意图

② 片状马氏体
形成于母相中的片状马氏体并不总是以几何形状确定的片出现，由于转变时所产生的高

弹性应力，致使形成的马氏体通常为凸透镜片状（图８．３２），此时，相界面就不再是平面而是曲
面。于是把与凸透镜片状马氏体片的主平面平行的母相晶面作为这个惯习面的取向，这种取
向在一些马氏体中视为“中脊”（图８．３３），其惯习面为（２２５）γ 或（２５９）γ，与母相的取向关系为

ＫＳ关系或ＮＷ 关系。高碳钢中的凸透镜片状马氏体在光学显微镜下呈针状或竹叶状（图

８．３４），其显微组织特征是马氏体片相互不平行，马氏体周围往往是残余奥氏体。这种排列会
使与转变相关的宏观变形部分抵消，弹性应力有所降低，称为“自适应”。首先形成的第一片马
氏体横贯整个奥氏体晶粒，伴随着一片又一片马氏体的形成而对母相不断分割，在分隔后的区
域内相继形成的马氏体片越来越小。先期形成的马氏体片附近存在着弹性应力，可触发新马
氏体的形成———“自催化生长”。透射电镜观察表明，凸透镜片状马氏体的亚结构主要为孪晶
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（图８．３５），孪晶厚度约为５ｎｍ，一般不扩展到马氏体片的边缘，在边缘区存在着高密度的位
错。孪晶接合部分的带状薄筋是“中脊”，用高分辨率透射电镜观察证实，“中脊”为高密度微细
孪晶。因此凸透镜片状马氏体又称孪晶型马氏体。

图８．３３　带有“中脊”的片状马氏体　×５００ 图８．３４　针状或竹叶状马氏体

图８．３５　片状马氏体（ＴＥＭ）　×８００００ 图８．３６　ＦｅＮｉＣ合金中马氏体形貌与碳含量的关系

③ 其他形貌
以ＦｅＮｉＣ合金（图８．３６）为例，这些合金中的α′马氏体因转变温度和碳含量的不同还会

出现蝶状马氏体和薄片状马氏体［图８．３７（ａ）、（ｂ）］。蝶状马氏体为Ｖ形柱状，横截面呈蝶状，
两翼的惯习面为｛２２５｝γ 夹角一般为１３６°，两翼相交的结合面为｛１１１｝γ，与母相之间的取向关
系为ＫＳ关系。其晶内亚结构为位错，无孪晶。

此外，在层错能较低的合金中有可能形成具有密排六方点阵的薄片状马氏体ε′（图８．３８）。

ε′片极薄仅１００～３００ｎｍ，惯习面为｛１１１｝γ，与母相之间的取相关系为：（１１１）γ／／（０００１）ε′，
［１１０］γ／／［１１２０］ε′。ε′马氏体内的亚结构为大量的层错。
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图８．３７　碟状马氏体和薄片状马氏体
（ａ）碟状马氏体　×５００；（ｂ）薄板状马氏体

图８．３８　薄片状马氏体（ＴＥＭ）　×４００００ 图８．３９　马氏体和奥氏体的自由焓与温度的关系

８．４．２　马氏体转变热力学

８．４．２．１　驱动力与转变温度
从合金热力学可知，成分相同的奥氏体与马氏体的自由焓Ｇ均随温度的升高而下降。但

下降的速率不同，两曲线必相交于一个特征温度Ｔ０（图８．３９），此时两相热力学平衡ΔＧγ→α′Ｔ＝Ｔ０＝

０。ΔＧγ→α′Ｔ＜Ｔ０＜０，则马氏体为稳定相；ΔＧ
γ→α′
Ｔ＞Ｔ０＞０，则奥氏体为稳定相。与其他转变一样，马氏体

的形成将导致界面能和弹性能的产生。为此马氏体转变 →γ α′，或马氏体逆转变α →′ γ并
非在Ｔ０ 开始，分别需要过冷和过热。只有自由焓差足够大，直至Ｍｓ（马氏体转变起始温度）或

Ａｓ（马氏体逆转变起始温度），才能驱动正转变或逆转变的进行。所以，ΔＧγ→α′Ｔ＝Ｔ０＝ΔＳ（Ｔ０－ＭＳ）
是马氏体转变的临界化学驱动力。

为什么马氏体转变必须在比较大的过冷度下才能发生呢？钢中的马氏体（Ｍ）被认为是镶
嵌在γ相中的。相转变将引起形状和体积的变化，从而产生很高的应变能（由切变产生的应变
能与由体积变化产生的应变能之和）。只有相变驱动力大得足以克服因高应变能所造成的相
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变阻力，新相才有生长的机会。必不可少的过冷（Ｔ０ＭＳ）和过热（ＡＳＴ０）随不同的合金系而
不同，对于某些合金系还随成分的不同而改变。由于切变产生的应变能取决于母相强度，因而
也取决于晶粒尺寸大小，即ＭＳ 也取决于晶粒尺寸大小。

图８．４０　铁碳合金中碳含量对Ｍｓ 点的影响

在马氏体转变中，除少数合金发生等温转变外
大部分合金是降温转变。即当被过冷到ＭＳ 以下的
温度时，在每一个温度下的转变量是一定的，为使转
变继续进行，必须不断降低温度以增大相变驱动力。
当母相被过冷到Ｍｆ（马氏体转变终止温度）以下时，
虽然还有未转变的残余母相，即使继续降低温度转
变也不再进行。Ｍｆ 也随母相成分而异。ＦｅＣ合金
的ＭＳ 和 Ｍｆ 随奥氏体碳含量的增加而下降（图

８．４０）。
从上述分析可知，奥氏体在Ｔ０ 和ＭＳ 之间不会

转变为马氏体，但如对奥氏体施加外力，则在奥氏体
发生塑性变形的同时将转变为马氏体，称为形变诱
发马氏体。马氏体转变量与形变温度有关，温度越
高形变诱发马氏体量越少，高于某一温度时形变不
再诱发马氏体转变，该温度称为形变诱发马氏体转
变温度Ｍｄ。塑性变形同样也能使逆转变在Ｔ０ 与

ＡＳ 之间发生，同样也存在形变诱发奥氏体转变温度Ａｄ。显然，按马氏体转变热力学条件Ｍｄ

的上限为Ｔ０，而Ａｄ 的下限亦为Ｔ０。通常可以近似地认为：

Ｔ０＝ＡＳ－ＭＳ

２ ＝Ａｆ－Ｍｆ

２
（８．６９）

形变能够诱发马氏体转变的原因可用图８．４１予以说明，图中ΔＧγ→α′为ＭＳ 温度的临界化学驱

动力，影线区表示化学驱动力随温度的变化。而形变为相变所提供的能量为机械驱动力，图中

ａｂ线代表在化学驱动力上叠加的那部分驱动力。设在Ｔ１ 温度时，化学驱动力为ｍｎ，而形变
所提供的机械驱动力叠加之后ｍｎ＋ｐｎ恰好等于ΔＧγ→α′，便可发生马氏体转变。Ｍｄ 取决于机

械驱动力的大小，也取决于塑性变形的方式。

８．４．２．２　马氏体成核
马氏体转变有成核、长大阶段。由于马氏体转变涉及切应变，可以证明，晶核为圆盘状时

应变能最小。假设临界晶核为扁球状（图８．４２），该晶核所具有的形状比ｃｒ
应使得对于形状的

任何改变，应变能的减少大于等于其界面能的增加。该晶核的界面能为：

ＶΔＧｓ＝２πｒ２γ （８．７０）
式中　Ｖ———晶核体积；

　ΔＧｓ———单位体积的表面能；

　γ———比界面能。
该晶核的应变能为：

ＶΔＧｅ＝ ４３πｒ
２ｃＡｃｒ

（８．７１）
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图８．４１　形变诱发马氏体转变热力学条件示意图 图８．４２　马氏体晶核形状示意图

式中：ΔＧｅ＝Ａｃｒ
是单位体积的应变能，其中Ａ是一个由线性弹性理论导出的因子，它是弹性常

数、切应变和膨胀应变的函数。
该晶核的自由焓的改变量为：

ＶΔＧＶ ＝ ４３πｒ
２ｃΔＧＶ （８．７２）

式中　ΔＧＶ———单位体积自由焓的改变量。
如果该晶核在点阵缺陷处形成，还需考虑由于缺陷引起的自由焓Ｇｄ 和晶核与缺陷相互

作用能Ｇｉ。根据Ｏｌｓｅｎ．Ｇ．Ｂ．和Ｃｏｈｅｎ．Ｍ．的研究，描述一个经典的马氏体晶核的形成所需的
总自由焓变化为

ΔＧ（ｒ，ｃ）＝Ｇｄ＋Ｇｉ＋Ｖ（ΔＧＶ ＋ΔＧｅ＋ΔＧｓ） （８．７３）

　　计算临界成核功ΔＧ、临界晶核尺寸ｒ和ｃ时，考虑了３种情况（见图８．４３）。均匀成核
时，Ｇｄ 和Ｇｉ为零。把那些必要的量代入式（８．７３），得出的成核势垒ΔＧ比实测值高出了几个

数量级，即使假设有局部的结构起伏或存在先有的晶胚，也不能得出满意的结果。因此，人们
马上意识到马氏体的均匀成核是不可能的。若晶核在缺陷处形成，则成核势垒ΔＧ以及晶核

的临界尺寸都可以减小。在某些特定条件下，非均匀成核甚至可以是无势垒的，这种非均匀成
核适用于ｆｃｃ→ｈｃｐ转变，转变通过在母相中若干适当间距的位错分解成由堆垛层错隔开的不
全位错的运动来实现。堆垛层错能与温度有关，在Ｔ０以下时为正值，因此造成无势垒成核。

图８．４３　马氏体成核自由焓曲线示意图
（ａ）均匀成核；（ｂ）非均匀成核；（ｃ）无势垒成核
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８．４．３　马氏体转变动力学

根据观察到的动力学现象，可把马氏体转变分成截然不同的两类：变温马氏体和等温马氏
体。对于变温马氏体，其转变量随温度降低而增多；等温马氏体在恒定的温度下转变量随时间
的延长而增多。

８．４．３．１　变温马氏体转变
当奥氏体被过冷到ＭＳ 以下某一温度时，在该温度下能够形成的马氏体在其核形成的瞬

间即可形成，而新核的继续形成则需依靠进一步的降温。马氏体的生长有“热弹”型和“爆发”
型，后者是较常见的方式。所谓爆发式生长是指相当数量的马氏体（通常φ＝１０％～３０％）爆
发性形成，许多马氏体片的自催化成核和快速生长导致“爆发”（见图８．４４）。每个马氏体片以
大于１０５ｃｍ／ｓ的速率形成，当马氏体片（条）长大到一定尺寸后，由于相界面的共格关系遭到破
坏而不再长大，转变需通过不断降温使新马氏体片（条）不断生成才能继续进行。因此，转变动
力学实际上由成核率所控制。热弹型生长方式的特点在于形成薄片或楔形片马氏体，这些片
随温度降低到ＭＳ 以下而逐渐形成和长大，并且随温度的升高而收缩直至消失。这种行为起
因于母相弹性地容纳马氏体片的形变，在特定温度下，马氏体片前沿和母相始终保持共格关系
并处于热力学平衡态。温度的任一变化都使这种平衡相应改变，从而导致马氏体片的生长或
收缩。热弹型生长的马氏体又称为热弹性马氏体。这种热弹性行为的完整力学模拟称为伪弹
性行为。

图８．４４　爆炸式形成的Ｚ形马氏体　×５００

　

图８．４５　ＦｅＮｉ（２３．２ｗｔ）％Ｍｎ（３．６２ｗｔ％）

合金马氏体等温转变动力学曲线

８．４．３．２　等温马氏体转变
在某些合金中，马氏体晶核可以等温形成，晶核的形成有孕育期，成核率随过冷度的增加

而先增后减，符合一般热激活成核规律。核形成后的长大速率仍极快，且长大到一定尺寸后同
样不再长大，因此这种转变的动力学同样取决于成核率而与长大速率无关。马氏体转变量随
等温时间的延长而增多，其等温转变动力学曲线也呈Ｓ形（图８．４５），即该转变量是时间的函
数，并与等温温度有关。随等温温度的降低，转变速度先增后减。起初的增加归结于新马氏体
片的自催化成核，而随后的减小则是因为过冷奥氏体不断地被已生成的马氏体片分隔为越来
越小的区域，在这些区域中成核的几率下降。

马氏体的等温转变一般都不能进行到底，完成一定量的转变后即停止了。这是由于马氏
体转变产生的形变引起未转变奥氏体变形，从而使未转变奥氏体向马氏体转变时的切变阻力
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增大。所以必须增大过冷度，使转变驱动力增大，才能使转变继续进行。

８．４．４　不同材料中的马氏体转变

８．４．４．１　金属材料
传统上，对于铁基合金马氏体和有色合金马氏体，在文献中普遍是分开来处理的。因此，

对铁基合金马氏体和有色合金马氏体进行分析比较，并建立区分这两类马氏体的判据（表８．５）
将是有益的，尽管转变行为的所有细节不是排他性的，而且并非所有的铁基合金马氏体和有色
合金马氏体都遵循这种区分。

表８．５　铁基合金马氏体和有色合金马氏体的定性比较

比较的内容 铁基合金马氏体 有色合金马氏体

合金化的特点 间隙式，或置换式，或间隙式和置换式 置换式

硬度
在间隙式铁基合金中，马氏体态比奥

氏体态硬得多

马氏体态并不比奥氏体态硬多

少，有时甚至比奥氏体态软

转变滞后现象 大 小到非常小

转变应变 相对地大 相对地小

母相的弹性常数 在ＭＳ 点附近弹性常数的数值大 在ＭＳ 点附近弹性常数的数值小

弹性切变常数

的温度系数
大多数情况下，在ＭＳ 点附近为负值 大多数情况下，在ＭＳ 点附近为正值

转变熵 高 低或非常低

转变熵 大 小

化学驱动力 大 小

生长特征 自调节不明显 自调节变体很好地发展

动力学
高速率，“爆发型”，变温转变或等温转

变或变温和等温转变

低速率，非“爆发型”，不存在等温

转变，热弹性平衡

生长前沿 没有观察到单界面转变 单界面转变是可能的

界面移动性 低而且不可逆 高而且可逆

马氏体的阻尼能力 低 高

（１）铁基合金
铁基合金中的马氏体转变已经被广泛地研究，特别是其晶体学和形貌。铁基合金马氏体

基本上有３种不同的晶体结构：ｂｃｃ或ｂｃｔα′马氏体和ｈｃｐε马氏体。在碳钢中马氏体是碳在

ｂｃｃ铁中的过饱和间隙式固溶体，其晶体结构是铁素体结构的正方ｂｃｔ结构，正方度ｃａ
与碳含

量呈线性关系。这种α′马氏体也存在于许多置换式铁基合金中，其马氏体或者是ｂｃｃ结构或
者是ｂｃｔ结构。在某些具有低层错能的奥氏体相的合金中，可观察到完全共格的 →ｆｃｃ ｈｃｐ
马氏体转变。在一些长程有序化的合金中，例如在ＦｅＰｄ合金中也观察到了ｆｃｔ马氏体。

不同亚结构、惯习面的晶体学取向以及奥氏体与马氏体的取向关系通常与每一种马氏体
的形貌有关，通过金相分析区别出板条状、透镜片状、蝶状和薄片状马氏体等，表８．６总结了这
方面的研究成果。
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表８．６　４类α′马氏体的亚结构、惯习面和取向关系

形　貌 亚结构 惯习面 取向关系 Ｍ

条　状 （紊乱的）位错 （１１１）γ ＫＳ

蝶　状 （直）位错和孪晶 （２２５）γ ＫＳ

凸透镜状 （直）位错和孪晶（中脊） （２５９）γ 或（３１０１５）γ ＮＷ 或ＧＴ

薄片状 孪　晶 （２１０１５）γ ＧＴ

↑


高

低

图８．４６　 →ｆｃｃ ｂｃｔ转变的Ｂａｉｎ
对应关系示意图

正方形符号代表间隙碳原子可能占据的位置

由于碳原子在奥氏体ｆｃｃ点阵中占据八面体间隙位
置，所以ＦｅＸＣ马氏体受到特别的重视。马氏体转变
时，根据Ｂａｉｎ对应关系，那些间隙位置只能位于［００１］Ｂ
（晶胞棱边）中点和垂直于［００１］Ｂ 的晶面中心（见图

８．４６），这种择优占据的特点对观察到的正方度ｃａ
提供了

一种解释。它是碳含量的函数，即：

ｃ
ａ ＝１．００５＋０．０４５ｗ

（Ｃ） （８．７４）

　　对刚刚淬冷并维持在液氮温度的马氏体作仔细的Ｘ射线衍射分析，所测结果表现出与式
（８．７４）有显著的偏离。Ｘ＝Ｍｎ或Ｒｅ时，正方度异常低，而Ｘ＝Ａｌ或 Ｎｉ时，正方度异常高。
将后者的马氏体加热到室温，其结果是正方度降低。前者的微孪晶化和后者中Ａ１原子的有

序化被认为是ｃ
ａ
异常的起因。

（２）有色合金（包括超导体）
在钴基、钛基和锆基饱和固溶体中，钴基合金马氏体的结构通常是密排六方，由于该转变

是 →ｆｃｃ ｈｃｐ，马氏体相的那些基面与母相的｛１１１｝γ 晶面平行，并构成惯习面。钛基合金中
马氏体的结构也是六方晶系，但母相是ｂｃｃ结构；在钛基合金中以及类似的锆基合金中，片状
和条状马氏体都会出现。滑移被认为是条状马氏体点阵不变形模式，孪晶化模式在片状马氏
体中曾被观察到。

在铜基、银基、金基、镍基和反铁磁性的锰基合金中，根据其成分，并通过淬火或施加应力，
从无序化的或有序化的高温ｂｃｃ相转变成３种密堆积结构的马氏体。决定其确切结构的因素
有：密堆积结构的堆垛顺序、从母相（β）有序化产生的长程有序度、偏离马氏体规则六方排列的
程度以及合金系中原子半径的差别。３种主要的堆垛顺序分别为 ＡＢＣＡＢＣ…、ＡＢＣＢＣＡ
ＣＡＢＡＢＣＢＣＡＣＡＢ…和ＡＢＡＢ…。

ＮｉＴｉ基合金系构成形状记忆合金（ＳＭＡ），尽管 ＮｉＴｉ基合金因其优异的形状记忆性能
而广为人知，然而其转变过程的研究直到最近才取得较大进展：在冷却过程中，高温有序化的

ｂｃｃ相（Ｐ）首先转变为无公度相（Ｉ），随着进一步冷却，又转变为公度相（Ｃ），最后转变成马氏
体。 →Ｐ Ｉ转变是二级相变，而 →Ｉ Ｃ是一级相变，所涉及的结构变化是： →立方结构 菱

形结构（所谓Ｒ相）；在更低的温度、菱形结构的Ｒ相转变成单斜的马氏体。

８．４．４．２　非金属材料
在无机和有机化合物、矿物质、陶瓷以及水泥的一些晶态化合物中的切变型转变涉及一些
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大的用配位数或体积变化来表示的结构变化。部分突出的实例在表８．７中给出。
表８．７　具有点阵变形转变的非金属

化合物种类 化合物分子式 切变型转变

无机化合物：
碱金属卤化物和卤砂 ＭＸ、ＮＨ４Ｘ ＮａＣｌ 幑幐立方 ＣｓＣｌ立方

硝酸盐 ＲｂＮＯ３ ＮａＣｌ 幑幐 幑幐立方 菱形 ＣｓＣｌ正交

ＫＮＯ３、ＴｌＮＯ３、ＡｇＮＯ３ 幑幐正交 菱形

硫化物 ＭｎＳ 幑幐闪锌矿型 ＮａＣｌ立方

ＺｎＳ 幑幐纤锌矿型 ＮａＣｌ立方

ＢａＳ ＮａＣｌ 幑幐型 ＣｓＣｌ型
矿物质：

辉石链硅酸盐 顽辉石（ＭｇＳｉＯ３） 幑幐正交 单斜

硅辉石（ＣａＳｉＯ３） 幑幐单斜 三斜

铁硅舷盐（ＦｅＳｉＯ３） 幑幐正交 单斜

幑幐硅石 石英 三角 六角

鳞石英 六角与纤锌矿有联系的结构

幑幐方晶石 立方 四方与闪锌矿有联系的结构

陶瓷：
氮化硼 ＢＮ 幑幐纤锌矿型 石墨型

碳 Ｃ 幑幐纤锌矿型 石墨

二氧化锆 ＺｒＯ２ 幑幐四方 单斜

有机化合物：

链型聚合物 聚乙烯（ＣＨ２ ＣＨ ２ ）ｎ 幑幐正交 单斜

水泥：

硅酸二钙水泥 ２ＣａＯ·ＳｉＯ２ 幑幐 幑幐三角 正交 单斜

氧化锆作为脆性陶瓷材料中的韧化剂，被认为是陶瓷材料中马氏体的典型代表。在冷却
过程中，氧化锆的高温立方相在２３７０℃转变成四方相。进一步冷却，块状氧化锆在９５０℃转变
成单斜相，体积增加３％。加热到１１７０℃附近，单斜相再转变为四方相。这个四方相向单斜相
的转变被认为是马氏体转变。通过合金化或者减小颗粒尺寸，ＭＳ 可以显著降低，甚至低于室

温以下。如果氧化锆颗粒的直径小于临界直径ｒ，这些镶嵌在氧化铝单晶基体中的氧化锆颗
粒在室温仍然保持亚稳态（即四方结构）。这些亚稳态的颗粒在外力作用下能够转变成单斜
相，正是这种特性使之被用于一些脆性陶瓷材料的韧化。

在某些晶态聚合物材料中会出现同素异构转变。例如，在ＰＴＦＥ（聚四氟乙烯）中，满足没
有或弱热激活条件的转变，可以认为是一种无扩散型转变或马氏体转变。这种聚合物晶化分
子链平行于ｃ轴。原子沿这些链排列成螺旋结构，沿ｃ轴的周期在α构型中是１３个Ｃ２Ｆ４ 单

元，而在β构型中是１５个Ｃ２Ｆ４单元。α →螺旋构型 β螺旋构型的转变出现在１９℃附近（图

８．４７）。在转变过程中，螺旋构型的弛豫并不会导致分子在ｃ轴方向上的比长度增加。而分子
直径的增加，致使α轴方向的点阵参数增大，使其比体积增加约１０％。如果那些分子已经经
塑性变形而取向排列，则观察到的形状变化可能会增加。对这一转变所作的分析可得到这样
的结论，即ＰＴＦＥ转变是通过自由体积切变引起的无扩散转变。
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图８．４７　ＰＴＦＥ的马氏体转变
（ａ）ＰＴＦＥ的α构型的螺旋体结构；（ｂ）在ＰＴＦＥ的转变中，膨胀法测定的相对体积变化转变温度的范围

图８．４８　淬火钢的最大硬度与碳含量的关系

１—高于Ａｃ３淬火；

２—高于Ａｃ１淬火；３—马氏体硬度

由结晶蛋白质构成的生物材料在完成其生命

功能的过程中也经历一些马氏体转变。例如，在Ｔ４
细菌噬菌体中尾翼鞘的收缩可被描述为一种不可

逆应变诱发马氏体转变，而在细菌的鞭毛中的多形
态转变似乎是应力辅助的马氏体转变，并具有形状
记忆效应。

８．４．５　马氏体的特殊性能及应用

８．４．５．１　钢的硬化
钢中马氏体最主要的特性就是高硬度高强度。

通过淬火得到马氏体是强化钢制工件的重要手段。
淬火钢的强度、硬度与碳含量密切相关。如图８．４８
所示，在ｗ（Ｃ）＝０～０．６％时，硬化效果随碳含量的
增加而增强。当ｗ（Ｃ）＝０．６％时，淬火钢的硬度接近最大值。碳含量进一步增高时，虽然马
氏体硬度还会有所提高，但由于钢的ＭＳ 点随碳含量的增加而下降，致使残留奥氏体量（γＲ）逐
渐增多，淬火钢的硬度反而下降。

马氏体中间隙碳原子的固溶强化效果非常显著，但碳原子溶解在奥氏体中的固溶强化效
果却不大，这是因为固溶于奥氏体与马氏体中的碳原子均处于铁原子组成的八面体中心，奥氏
体中的八面体为正八面体，间隙碳原子的溶入只能使奥氏体点阵产生对称膨胀。而马氏体中
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的八面体为扁八面体，过饱和的碳原子溶入后形成以碳原子为中心的畸变偶极应力场，这个应
力场与位错产生强烈的交互作用，而使马氏体强度升高。但是，马氏体硬化并不仅仅是由于间
隙固溶强化的结果。马氏体中含有大量的晶界和位错（或位错加孪晶），另外，由于碳原子极易
扩散，在－６０℃以上就可以发生碳原子偏聚形成团簇，这些碳原子团簇会产生额外的位错钉
扎。各种各样的强化效应对典型的含碳马氏体强度的贡献在表８．８中给出。由于淬火钢一般
须在回火后使用，所以其强度要比表８．８所列举的数据稍低。

表８．８　各种强化效应ｗ（Ｃ）＝０．４％的钢中淬火马氏体强度的贡献（ＭＰａ）

强化效应

晶界强化 位错强化 碳原子固溶强化 碳原子偏聚 其他强化效应
屈服强度（０．２％）

６２０ ２７０ ４００ ７５０ ２００ ２２４０

马氏体的塑性和韧度与其含碳量、组织形态及亚结构密切相关，铁碳合金中ｗ（Ｃ）＜
０．３％形成板条状马氏体，ｗ（Ｃ）＞１．０％形成片状马氏体，ｗ（Ｃ）＝０．３％～１．０％之间形成板条
状马氏体和片状马氏体的混合组织。片状马氏体的亚结构主要是孪晶，因其碳含量高，相变时
体积膨胀量大，引起的内应力也大，片与片相撞时易产生显微裂纹，这些均会增大脆性。板条

马氏体的亚结构是高密度位错，因其碳含量低，且形成温度较高可以自回火，晶格的正方度ｃ
ａ

较小，其内应力也较小，没有显微裂纹，因此具有较高的塑性和韧度。

８．４．５．２　热弹性马氏体与伪弹性
温度的升降可以引起热弹性马氏体的消长。前已述及，这种热弹性行为的完整力学模拟

称为伪弹性行为。具有热弹性马氏体转变的合金在ＭＳ～Ｍｄ 之间施加应力，会诱发马氏体转
变。由于外力促发的马氏体片往往具有相同的取向，随着马氏体量的增加将伴随宏观的形状
改变。图８．４９为典型的伪弹性应力应变曲线。图中Ａ点为应力诱发马氏体的开始点，Ｂ点
应力诱发马氏体转变结束并开始卸载。ＢＣ表示马氏体的弹性恢复，Ｃ点为应力诱发马氏体的
逆转变开始点，至Ｄ点逆转变结束，应变全部恢复。伪弹性与热弹性的不同，只是用应力的变
化代替了温度的变化。具有热弹性马氏体转变的合金已发现的有ＣｕＺｎ、ＣｕＡｌＮｉ、ＣｕＺｎ
Ａｌ、ＣｕＺｎＧａ、ＣｕＺｎＳｎ、ＣｕＺｎＳｉ、ＡｕＣｄ、ＡｇＣｄ、ＮｉＴｉ、ＮｉＴｉＸ及ＦｅＰｔ合金等。典型合金
的伪弹性要比普通弹性材料的弹性高１０倍以上，在做拉伸实验时可逆应变量可高达１７％以
上，在工业生产中有广泛的用途。

８．４．５．３　形状记忆效应（ＳＭＥ）
马氏体转变诱人的特性之一是形状记忆效应。若应力诱发马氏体的逆转变滞后，以至当

外加应力降低至零时，仍不能完全逆转变。这时剩余的马氏体可通过加热使之逐渐发生逆转
变，并使宏观应变恢复（图８．５０），这便是形状记忆效应的基础。

所谓形状记忆效应实质上是指将完全或部分马氏体转变的工件形变后加热到Ａｆ 点以上
时，将恢复到原来母相状态下所给予的形状，被记忆的是母相的形状。形状恢复的原因，是由
于形变所引起的组织上的变化因逆转变而消除。换句话说，只有逆转变使形变完全消除时才
能看到合金的记忆效应。可见变形方式对于形状记忆效应是重要的，具有热弹性马氏体可逆
转变的合金中，马氏体生成过程中一般为孪生变形，马氏体同母相间界面的移动体现为马氏体
本身的成长和收缩。即两者均以相界移动的方式产生形变。这种界面的反向移动容易实现原

·２５４· ８　材料中的相变



图８．４９　ＡｇＣｄ合金的伪弹性应力应变曲线 图８．５０　伪弹性恢复及形状记忆效应示意图

来位向的完全恢复，而产生形状记忆效应。
由一种马氏体形状记忆材料制成的样品，在低于Ｍｆ 点的任一温度进行变形（弯曲、扭曲

等），随后再加热到高于Ａｆ 点的温度，这个样品便恢复到形变前所具有的形状。如果把这个
样品再冷却到低于ＭＳ 点的温度，而在冷却过程中其形状保持不变，则称其为“单向形状记忆
效应”。如果在冷却到温度低于ＭＳ 点的过程中，这个样品又自发地形变至接近初始变形后所
具有的形状，则称其为“双向形状记忆效应”。这两种效应直观的描述如图８．５１所示。

图８．５１　形状记忆效应的描述性示意图
（ａ）和（ｅ）母相；（ｂ）（ｃ）和（ｄ）马氏体相

尽管在许多合金系中都已经观察到形状记忆效应，然而仅３类合金系具有商业价值。这

３类合金系是：ＮｉＴｉ、ＣｕＺｎＡｔ和ＣｕＡｌＮｉ。通常在这些合金中还可以加入少量的其他元素
以调节转变温度，或者改善机械性能或相稳定性。在这３类合金中，马氏体都是热弹性的。最
近发现一种非热弹性的ＦｅＭｎＳｉ合金也具有形状记忆效应，其商业价值正在考虑之中。

一个具体的实例如图８．５２所示。用ＮｉＴｉ合金制作宇航天线。ＮｉＴｉ合金母相为β相，
很硬。在母相状态下制成宇航天线，然后冷至低温，使其转变为马氏体。ＮｉＴｉ马氏体很软，
极易折叠成团状，放入卫星中便于发射。卫星进入轨道后，团状天线被弹出，在太阳照射下，温
度升到Ａｓ点以上时团状天线逐渐张开，当温度高于Ａｆ 时恢复初始形状。
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图８．５２　镍钛合金（Ｎｉｔｉｎｏｌ）形状记忆效应在空间飞行器天线上的应用

８．５　有序无序转变

８．５．１　概念和定义

固溶体中一种原子的最近邻为异类原子的结构，称为有序结构；趋于有序结构的过程称为
有序化，所形成的有序结构的固溶体称为有序固溶体。

有序化的推动力是固溶体中原子混合能参量Ｅｍ，即要求

Ｅｍ ＝ＥＡＢ －１２
（ＥＡＡ ＋ＥＢＢ）＜０ （８．７５）

式中　ＥＡＢ、ＥＡＡ、ＥＢＢ———分别表示ＡＢ、ＡＡ、ＢＢ原子间交互作用能。
要达到稳定的有序化，必须是异类原子间的吸引力大于同类原子间的吸引力，以便降低能

量。
有序化的阻力是组态熵，升温使其对自由能的贡献（－ＴΔＳ）增加，达到某个临界温度以

后，则紊乱无序的固溶体更为稳定，有序固溶体消失。
具有短程有序的固溶体，当其成分接近于一定的原子比且从高温缓冷至某一临界温度以

下时，两种原子就可能在大范围内呈规则排列，亦即转变为长程有序结构。这便是有序固溶
体。有序固溶体在Ｘ射线衍射图上会出现附加的线条，称为超结构线，见图８．５３。所以有序
固溶体又称为超结构或超点阵。

有序化时，在固溶体内部先形成一些原子呈有序排列的微小区域，称为有序畴或反相畴。
各反相畴原子排列的位置恰好相反（即Ａ、Ｂ原子排列次序变化），因此存在反相畴界，图８．５４
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图８．５３　Ｃｕ３Ａｕ的德拜相示意图
（ａ）有序；（ｂ）无序

图８．５４　反相畴　

（ａ）原子排列；（ｂ）点阵位置

即表示两个反相畴中原子排列情况。随着温度的降低，畴界移动，有序畴长大，直至相互接触，
再通过有序畴的集聚长大，从而形成有序固溶体。而当温度逐渐升高时，原子热振动激烈，有
序排列的原子发生错乱，当温度达到临界温度Ｔｃ时，长程有序完全消失。

为了描述短程有序和长程有序的程度，引入短程有序度σ和长程有序度ω。定义ＡＢ 二
元合金的短程有序度σ为：

σ＝ ｑ－ｑｒｑｍ－ｑｒ
（８．７６）

式中　ｑｍ、ｑｒ及ｑ———完全有序、完全无序及实际存在的ＡＢ键数占总键数的分数。
因此，若ｑ＝ｑｍ，则σ＝１，为完全有序固溶体；若ｑ＝ｑｒ，则σ＝０，为完全无序固溶体。
由于ｑｍ≥ｑ≥ｑｒ，故１≥σ≥０。
对于ＡｍＢｎ 合金，若ｍ＜ｎ，总原子数为Ｎ，则：

ｑｒ ＝ ＮｘＡＺ（１－ｘＡ）
１
２ＮＺ

＝２ｘＡ（１－ｘＡ） （８．７７）

ｑｍ ＝ ＮｘＡＺ
１
２ＮＺ

＝２ｘＡ （８．７８）

式中　Ｚ———配位数；

　ｘＡ———Ａ原子的原子百分数。

对于ＡＢ型合金，ｑｒ＝１２
，ｑｍ＝１，则

σ＝
ｑ－１２

１－１２

＝２ｑ－１ （８．７９）

　　对于ＡＢ３ 型合金，ｑｒ＝３８
，ｑｍ＝１２

，则

σ＝
ｑ－３８
１
２－

３
８

＝８ｑ－３ （８．８０）

　　定义ＡＢ二元合金的长程有序度ω为
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ω≡
ｐαＡ －ｘＡ
１－ｘＡ ≡

ｐβＢ －ｘＢ
１－ｘＢ ＝

ｐ－ｘ
１－ｘ

（８．８１）

式中：ｐ表示Ａ、Ｂ组元中的一种组元的原子处于正确位置（即在完全有序时，图８．５４（ｂ）所示
的α位置由Ａ 原子占据，β位置由Ｂ 原子占据）的几率，ｘ表示这种原子在合金中的原子百分
数。当ｐ＝ｘ时，ω＝０，为完全无序；当ｐ＝１时，ω＝１，为完全有序。

对于ＡＢ型合金，长程有序度为

ω＝２ｐαＡ －１＝２ｐβＢ －１＝２ｐ－１ （８．８２）

　　对于ＡＢ３ 型合金，长程有序度为

ω＝
ｐαＡ －１４

１－１４

＝ １３
（４ｐαＡ －１）＝

ｐβＢ－３４

１－３４

＝４ｐβＢ－３ （８．８３）

　　ω与σ有什么关系？多长的距离才算长程？完全无序时，ω和σ均为零；完全有序时，ω和

σ均为最大值。但在图８．５４（ａ）所示的情况下，畴Ⅰ、畴Ⅱ内都是ＡＢ键，故畴内的ω及σ均为

１。考虑两个畴时，虽然沿虚线ａｂ有９个同类原子对（ＡＡ或ＢＢ），但余下的５１个键仍是异类
原子对（ＡＢ），所以σ仍相当高。但对照图８．５４（ａ）、（ｂ）考虑ω时，则１８个Ａ原子位于α及β
位置的数目均为９，故ω为零。因此称图８．５４（ａ）中的小区域Ⅰ及Ⅱ为反相畴或有序畴，畴间
虚线ａｂ为畴壁。

也可从过程的进行来理解ω与σ之间的关系。如图８．５４（ａ）所示，由于跨过畴壁仍有ＡＡ
及ＢＢ 键，系统的内能不是最低，故在低温时，畴壁不稳定，相邻的反相畴有互相合并从而单畴
长大的趋势，以减少畴壁使长程有序度ω增加。在高温时则不然，畴壁的存在增加了熵，使自
由能下降。在足够高的温度，ＴΔＳ项可以抵消ΔＨ 项，于是长程有序转变为短程有序。

关于有序固溶体，有下述几个问题需要注意：

① “长程”与“短程”是相对的概念，一般将畴的尺寸约达到１０４ 个原子尺寸，并可在Ｘ射
线衍射图谱上获得超结构线条时的有序状态称为长程有序态。

② 虽然任何Ｅａｂ＜１２
（ＥＡＡ＋ＥＢＢ）的固溶体都可能有短程有序，但要获得完全长程有序的

结构，则只限于特定的化学成分比，例如ＡＢ３ 及ＡＢ等。在三种典型金属晶体结构中，都发现
这两类有序固溶体。

③ 有序固溶体在成分上类似金属化合物，但它是一种固溶体，在临界温度以上，转变为完
全无序的、结构类型相同的固溶体，而金属化合物在高温失稳或熔化或转变为其他固相。

８．５．２　有序合金类型

８．５．２．１　以面心立方为基的超结构
这类超结构主要存在于ＣｕＡｕ、ＣｕＰｔ以及ＦｅＮｉ、Ａ１Ｎｉ等合金系中，主要有ＣｕＡｕ型、

ＣｕＡｕⅠ型、ＣｕＡｕⅡ型、以及ＣｕＰｔ型。
（１）Ｃｕ３Ａｕ型
成分相当于Ｃｕ３Ａｕ的合金在高温为无序固溶体，Ｃｕ、Ａｕ原子统计均匀分布在面心立方

点阵上，见图８．５５（ａ）。当缓冷至３９０℃以下时，Ｃｕ、Ａｕ原子呈有序排列。Ｃｕ原子占据立方
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体的６个面心，Ａｕ原子占据８个顶角，见图８．５５（ｂ）。具有Ｃｕ、Ａｕ型超结构的有序合金还有

Ｃｕ３Ｐｔ、Ｃｕ３Ｐｄ、Ａｇ３Ｐｔ、Ａｕ３Ｍｎ、Ｎｉ３Ａｌ、Ｎｉ３Ｓｉ、Ｎｉ３Ｍｎ、Ｎｉ３Ｐｄ、Ｎｉ３Ｐｔ、Ｃｏ３Ａｌ、Ｐｄ３Ｆｅ等。

图８．５５　Ｃｕ３Ａｕ结构
（ａ）无序固溶体；（ｂ）Ｃｕ３Ａｕ型超结构

图８．５６　ＣｕＡｕⅠ型超结构

　

（２）ＣｕＡｕⅠ型
成分相当于ＣｕＡｕ的合金，在３８５℃以下具有ＣｕＡｕⅠ型超结构，它具有正方点阵，Ａｕ原

子占据晶胞的顶角和上、下底面中心位置，Ｃｕ原子占据４个柱面的中心位置，即Ａｕ和Ｃｕ原

子沿ｃ轴方向相间逐层排列，如图８．５６所示。由于Ｃｕ原子较小，这种层状结构使ｃａ
从无序的

１．００降至有序的０．９３，并可松弛无序时的弹性应变能，使结构更稳定。具有这类超结构的合
金还有ＦｅＰｔ，ＮｉＰｔ，ＡｌＴｉ等。

（３）ＣｕＡｕⅡ型
在３８５～４１０℃之间，Ｃｕ、Ａｕ原子呈特殊的有序排列，形成图８．５７所示的一维长周期的超

结构。这种ＣｕＡｕⅡ型超结构的基本单元为１０个小晶胞沿ｂ轴排列而成，每隔５个小晶胞

Ｃｕ、Ａｕ原子排列彼此交换，相当于沿［００１］及［１００］方向平移ｃ２
及ａ
２
。亦可看作５个小晶胞组

成一个反相畴，在畴界处原子排列顺序地改变，相当于沿（０１０）面位移１２
（ａ＋ｃ），得到图８．５７

所示的正交晶胞，其ｃ
ａ＝１

，ｂ＝１０．０２ａ。

图８．５７　ＣｕＡｕ１ 型超结构

（４）ＣｕＰｔ型

Ｃｕ原子和Ｐｔ原子在（１１１）面上逐层相间排列，如图８．５８（ａ）所示。由于Ｃｕ和Ｐｔ原子大
小不同，致使原来的面心立方点阵歪扭成为菱形点阵，但α＝９０°。当Ｐｔ原子超过５０％时，多
余的Ｐｔ原子将取代 Ｃｕ原子所组成的（１１１）面上的部分 Ｃｕ原子的位置。当成分相当于

Ｃｕ３Ｐｔ５ 时，所有的原来由Ｃｕ原子组成的（１１１）面上原子排列均如图８．５８（ｂ）所示，构成一种新
的超结构类型。
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图８．５８　ＣｕＰｔ合金超结构
（ａ）ＣｕＰｔ超结构；

（ｂ）为Ｃｕ３Ｐｔ５成分时，富Ｃｕ的（１１１）面上原子分布

　

图８．５９　ＣｕＺｎ型结构
（ａ）ＣｕＺｎ型超结构；

（ｂ）ＣｕＺｎ有序化后由体心立方点阵　

变为两个穿插的简单立方点阵

８．５．２．２　以体心立方为基的超结构
（１）ＣｕＺｎ型

β黄铜ＣｕＺｎ在４７０℃以下为有序固溶体。有序化以后Ｚｎ原子位于立方晶胞的顶角位
置，Ｃｕ原子位于立方晶胞的体心位置。或者两种原子呈完全相反的位置分布。这种结构也称
为ＣｓＣｌ型结构。它的晶体点阵由无序时的体心立方变为两个穿插的简单立方点阵，如图８．５９
所示。属于这种类型的合金有ＦｅＡｌ、ＦｅＳｉ、ＦｅＴｉ、ＣｕＦｅ、ＣｕＢｅ、ＡｇＺｎ、ＡｇＣｄ、ＡｕＣｄ、ＣｏＡｌ等。

（２）Ｆｅ３Ａｌ型
如图８．６０所示，Ｆｅ３Ａｌ型有序固溶体是由８个体心立方晶胞堆成的大立方体，共含有１６

个原子，其中１２个为Ｆｅ原子，４个为Ａｌ原子。Ｆｅ原子占据ａ、ｃ、ｄ三种位置：ａ位置为大立方
体的面心及顶角，共４个原子；ｃ位置为大立方体的体心及棱线中心，共４个原子；ｄ位置为不
相邻的４个小立方体的体心，共４个原子。Ａｌ原子则占据其他４个不相邻小立方体的体心（ｂ
位置），共４个原子。属于这种类型的合金还有Ｆｅ３Ｓｉ、Ｃｕ３Ａｌ等。

图８．６０　Ｆｅ３Ａｌ型有序固溶体 图８．６１　Ｍｇ３Ｃｄ型超结构

三元的磁性合金Ｃｕ２ＭｎＡｌ（Ｈｅｕｓｌｅｒ合金）也具备这种结构，其中Ａ１及Ｍｎ分别占据ｂ及

ｄ位置，Ｃｕ则占据ａ及ｃ位置。Ｃｕ２ＭｎＧａ，Ｃｕ２ＭｎＩｎ及Ｃｕ２ＭｎＳｎ也具备类似的结构。

８．５．２．３　以密排六方为基的超结构

Ｍｇ３Ｃｄ型超结构的有序化转变温度为１５０℃，其ｃａ＝１．６１０
，如图８．６１所示。以密排六方

为基的超结构还有 ＭｇＣｄ３、ＭｏＣｏ３等。

·８５４· ８　材料中的相变



　　８．５．３　有序无序转变的热力学分析

８．５．３．１　有序度和温度的关系及居里点的确定
利用式（８．８１）ω的定义及斯特林近似式，组态熵为：

Ｓ＝ｋｌｎ Ｎ！
Ｒ！Ｗ！＝ｋ

（ｌｎＮ－ＲｌｎＲ－ＷｌｎＷ） （８．８４）

　　将α中Ａ 与β中Ｂ 对换一次，则增加了两个“错排”原子，即ΔＷ＝＋２，减少了两个排“对”
了的原子，即ΔＲ＝－２；原子总数不变，即ΔＮ＝０，代入上式得

ΔＳ＝－ｋ（ΔＲ＋ΔＲｌｎＲ＋ΔＷ ＋ΔＷｌｎＷ）＝２ｋｌｎＲＷ
（８．８５）

　　分四步计算上述原子对换过程的内部变化：
从α中取出一个Ａ，内能变化为ＵαＡ；
从β中取出一个Ｂ，内能变化为ＵβＢ；
将取出的Ｂ放入空出的α，内能变化为ＵαＢ；
将取出的Ａ放入空出的β，内能变化为ＵβＡ。

每个原子的最近邻为异类及同类原子的几率分别为Ｒ
Ｎ
及Ｗ
Ｎ
，令配位数为Ｚ，则

ΔＵ ＝ＵαＢ ＋ＵβＡ －ＵαＡ －ＵβＢ　　　　　　　

＝Ｚ Ｒ
ＮＥＢＢ ＋ＷＮＥ（ ）ＡＢ ＋Ｚ Ｒ

ＮＥＡＡ ＋ＷＮＥ（ ）ＡＢ

　－Ｚ Ｒ
ＮＥＡＢ ＋ＷＮＥ（ ）ＡＡ －Ｚ Ｒ

ＮＥＡＢ ＋ＷＮＥ（ ）ＢＢ

＝－ＺＮ
（Ｒ－Ｗ）（２ＥＡＢ －ＥＡＡ －ＥＢＢ）

＝－２ＺＥｍω （８．８６）

　　在简化上式过程中，利用了ω的定义式（８．８１）及合金交互作用能Ｅｍ 的定义。
应用恒温恒容的平衡条件，即ΔＦ＝ΔＵ－ＴΔＳ＝０，并代入式（８．８５）、式（８．８６），得到

ＺＥｍ

ｋＴ ＝－１ω
ｌｎＲＷ ＝－

１
ω
ｌｎ１＋ω１－ω

（８．８７）

　　为简化书写，令

θ＝－ＺＥｍ

ｋＴ
（８．８８）

　　代入式（８．８７）得到

１＋ω
１－ω＝

ｅωθ （８．８９）

　　变换下式

ω＝ｅ
ωθ－１
ｅωθ＋１

（８．９０）

　　分子及分母各乘以ｅ－ωθ／２，得

ω＝ｔａｎｈωθ（ ）２ ＝ｔａｎｈ －ＺＥｍ

２ｋＴ（ ）ω （８．９１）
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　　上式便是所求的解。应用图解法可求出ω与Ｔ 的关系。令ｘ＝ωθ２
，则：

ω＝２ｘθ ＝ － ２ｋＴ２ＺＥ（ ）ｍ ｘ （８．９２）

　　在ωｘ坐标系中，上式为一直线（见图８．６２），其斜率为－２ｋＴＺＥｍ
。由于Ｅｍ＜０，故温度愈高，

直线愈陡。将ｘ值代入式（８．９１）：

ω＝ｔａｎｈｘ＝ｔａｎｈ －ＺＥｍ

２ｋＴ（ ）ω （８．９３）

　　上式为双曲正切函数，即图８．６２中曲线。这条曲线与式（８．９２）不同温度的直线的交点，
便是不同温度的ω（图８．６３）。这就是有序度与温度的关系。

图８．６２　确定长程有序度ω的方法 图８．６３　长程有序度（ω）与温度（Ｔ）的关系

下面讨论临界温度，即居里温度Ｔｃ的确定方法。由图８．６２可以看出，当ｘ＝０，则ω＝０，

这时双曲正切函数曲线的斜率ｄｔａｎｈｘ
ｄｘ ＝１。要ω有大于零的解，则图８．６２中直线的斜率应小

于１，即温度超过某一临界温度（Ｔｃ），则ω都是零。从式（８．９２）的直线斜率为１的条件得到临
界温度Ｔｃ的表达式：

Ｔｃ ＝－ＺＥｍ

２ｋ
（８．９４）

　　由于Ｅｍ＜０，故Ｔｃ为正值；Ｅｍ 的绝对值愈大，则有序固溶体愈稳定，需要较高的温度使它
完全无序化，即Ｔｃ愈高。

８．５．３．２　有序无序转变中的一级相变和二级相变
图８．６４示意地表示了ＣｕＺｎ型及Ｃａ３Ａｕ型的长程有序度ω及短程有序度σ随温度变化

的关系。温度升高时，ＣｕＺｎ型的ω及σ是在一个范围内逐渐下降的，在临界温度Ｔｃ并没有突
然下降，从而无序化（β →′ β）时Ｕ 及Ｈ 通过Ｔｃ时是逐渐变化的，这便是二级相变；Ｃｕ３Ａｕ型
则不然，由于有较多的同类原子对，无序态（β）具有较高的Ｕ 及Ｈ，因此无序化时在Ｔｃ点Ｕ 及

Ｈ 发生不连续的变化，属于一级相变。

８．５．４　有序无序转变的动力学分析

有序化过程需要原子的迁移，即扩散。与沉淀和分解过程不同，有序化不引起大的成分变
动，不涉及长程的物质迁移，而主要是邻近亚点阵上原子的换位。有序化过程分为下述几个阶
段：

① 形核　克服形核功而形成有序畴的核心。

·０６４· ８　材料中的相变



图８．６４　有序度随温度的变化
（ａ）ＣｕＺｎ；（ｂ）Ｃｕ３Ａｕ

② 生长　有序畴向无序区扩展，一直长到与其他正在生长中的有序畴相遇，见图８．６５。

图８．６５　Ａ及Ｂ 原子占据不同亚点阵形成的有序区长大相遇时，构成反相畴界（虚线）

● 代表Ａ原子；○ 代表Ｂ原子

③ 粗化　亚稳畴结构粗化，一直进行到没有反相畴界的有序晶体，即Ｏｓｔｗａｌｄ“成熟”。

④ 有序度调整　随着上述三个过程的进行，每一个畴内的有序度均随时间而变化。

８．５．４．１　均匀有序化过程
对于ＡＢ型合金，根据式（８．８１）或式（８．８２）占对了阵点的原子占总原子的百分数

ｐαＡ ＝ １２
（１＋ω）＝ｐβＢ （８．９５）

　　占错了阵点的原子占总原子的百分数

ｐβＢ ＝ １２
（１－ω）＝ｐαＢ （８．９６）

　　反应速度为：

ｄｐαＡ
ｄｔ ＝Ｋ１ｐβＡｐαＢ－Ｋ２ｐαＡｐβＢ （８．９７）

或

２ｄωｄｔ＝Ｋ１
（１－ω）２－Ｋ２（１＋ω）２ （８．９８）

　　通常Ｋ１ 及Ｋ２ 可用下式表示：

Ｋ１＝νｅｘｐ － θ（ ）ＲＴ
（８．９９）

Ｋ２＝νｅｘｐ －θ＋ΔＵ（ ）ＲＴ
（８．１００）
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式中　ν———原子振动频率；

　θ———扩散激活能；

　ΔＵ———有序化能。
图８．６６示意地表示了有序化过程中原子在点阵中的跳跃过程。有序化能ΔＵ 为正值，将

有关数值代入，得到恒温下的ω（ｔ）曲线具有Ｓ形，这正是成核长大理论所预期的，如图８．６７

所示。从图中可以看出不同温度下ｄω
ｄｔ
随ω的变化。ω低时，ｄωｄｔ

为零；当ω为０．５左右时，ｄωｄｔ
取

最大值，特别是当温度刚好低于Ｔｃ＝２０５Ｋ时，最为明显。

图８．６６　原子在超点阵中的势能以及原子　

跳跃（跳跃速率为Ｋ１ 及Ｋ２）

图８．６７　对Ａ３Ｂ合金计算的有序化速度

　　

ｄω
ｄｔ
随合金而异，对于ＣｕＺｎ，由于ｄωｄｔ

大，实际上不可能通过淬火而保留无序态，而 Ａ３Ｂ型

合金的ｄω
ｄｔ
都远低于ＡＢ型合金。如图８．６７所示，当温度低于Ｔｃ时，速度 ｄω

ｄ（ ）ｔ ｔ＝０
＜０。因此，

需要有较大的起伏导致一定的有序度后，有序化才能进一步进行。因此，Ｃｕ３Ａｕ可以相当容
易地通过淬火而保留无序态。

８．５．４．２　有序畴的生长
设单位体积内开始时有Ｎ 个畴核，Ｎ 随温度而异，而其尺寸则以恒定速度Ｇ在所有的方

向上长大，直到与邻近的畴相遇。在ｔ至ｔ＋ｄｔ的时间间隔内，每一个畴长大ｄＶ＝４πＧ３ｔ２ｄｔ，
有序的体积分数为ｆ，长入那个尚未有序化的部分，即体积分数为（１－ｆ）的部分，其长入量为：

ｄｆ＝４πＧ３Ｎｔ２ｄｔ（１－ｆ） （８．１０１）

　　得ｔ时刻有序的体积分数：

ｆ＝１－ｅｘｐ －４３πＧ
３Ｎ（ｔ）ｔ［ ］３ （８．１０２）

　　线增长速度Ｇ等于迁移率乘以驱动力
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Ｇ＝Ｄ
（Ｔ）
ＲＴ

· ΔＵ·ω（ ）ａ
（８．１０３）

式中　Ｄ（Ｔ）———扩散系数；

　ａ———原子间距。
定性地理论预测，有序度随时间的变化规律为

ωｅｆｆ ＝∫ωｆ（ω）ｄＶＶ
（８．１０４）

８．５．４．３　有序畴的粗化
当ｆ＝１，即所有的无序体积均已耗尽，材料完全由有序畴构成，但并不对应于稳定平衡的

状态，因为反相畴界仍含有附加的能量。下一个动力学过程是有序畴的粗化，从而使反相畴界
的总面积减小，其过程类似于再结晶。

图８．６８　Ｃｕ３Ａｕ型有序畴（Ａ、Ｂ、Ｃ、Ｄ）

统计分布及Ｂ畴的长大

ＣｕＺｎ型有序点阵中，只有两种亚点阵，其中一种原
子，例如 Ｃｕ原子，可以位于 ＢＣＣ 结构的体心或八角
（图８．５９）。这种反相畴界易于移动，形成不了亚稳的结
构，易于粗化。Ｃｕ３Ａｕ型的有序点阵则不然，可以有四种
不同的反相畴：一种是反相畴界的矢量ｕ位于某一界面，
后者的矢量为ｎ，即（ｕ·ｎ）＝０；另外三种是（ｕ·ｎ）≠０。
它们分别叫第一类及第二类反相畴界，第一类反相畴界能
低。但总的说来，这种有序畴可以形成亚稳的组织，粗化
较难。图８．６８示出Ｃｕ３Ａｕ中四类畴Ａ、Ｂ、Ｃ、Ｄ的统计排
列，以及反相畴界能不平衡时所导致的畴的粗化。粗化的
驱动力是降低反相畴界能（ＵＡＰＢ），则式（８．１０３）中的ΔＵ
为

ΔＵ ≈
ＵＡＰＢＬ２

Ｌ３ ａ３＝ＵＡＰＢ

Ｌ ａ
３ （８．１０５）

式中　Ｌ———畴的平均直径；

　ａ３———原子体积。
将式（８．１０５）代入式（８．１０３）得到：

Ｇ＝ｄＬｄｔ＝
Ｄ
ｋＴ
ＵＡＰＢａ３

Ｌ ＝ＫＬ
（８．１０６）

　　对式（８．１０６）积分得

Ｌ２－Ｌ２０＝２Ｋｔ （８．１０７）

　　在Ｃｕ３Ａｕ合金中，当Ｌ为１００～８０ｎｍ时，若考虑到真正的初始畴尺寸上Ｌ０的分布，则上
式得到证实。
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８．６　相变与弥散强化

８．６．１　相变的强化效应

相变强化是利用相变提高材料的力学性质的一种结构效应。对于金属或合金而言，由于
材料中位错的存在，以及位错在外力作用下的运动，使得材料的实测强度远低于理论强度，因
此，金属材料强化的核心是控制位错数量和阻止位错的运动，强化结果是屈服强度提高。金属
材料的相变强化主要是指马氏体强化与贝氏体强化。它们是金属材料强化的重要途径。

对于陶瓷等脆性材料而言，由于结构中裂纹的存在、裂纹的成核与扩展，当裂纹贯穿材料
时即发生脆性断裂，因此，脆性材料强化的核心是控制裂纹大小、数量以及阻止裂纹扩展。强
化途径包括异相弥散强化、氧化锆相变强化、表面强化、自补强增韧、复合强化等。强化的结果
主要表现为韧性的提高。

对高分子材料而言，大分子链的主价键力、分子间力和大分子的柔顺性是决定其强度的主
要因素，单个大分子无法承受外力的作用，只有当无数大分子链靠分子间力（氢键力、范德华
力）聚集起来，才显示其强度特性。高分子材料受外力作用时，主价链和次价链必然都是负载
的承担者，从构成大分子链的化学键的强度和大分子链相互作用力的强度，可以估算出高分子
材料的理论强度。但实际上，高分子材料的强度一般仅为其理论强度的１％～１０％。其原因
是实际材料结构中存在缺陷。此外，由于分子链不能同时承载和同时断裂，尤其是次价链更不
会同时发生。一般情况下是链段间次价键先断裂，并使负载逐渐地转移到处于薄弱环节的主
价键上，这时尽管主价键的强度比分子间力大１０倍，但因应力的过分集中而断裂。设法提高
高分子链间作用力，并注意聚集状态、结构不均一性等对分子间作用力的影响。可以通过引入
极性基、链段交联等强化链间结合，通过控制结晶度和取向、定向聚合等改善结构的均一性等
途径来提高高分子材料的强度。

从相变机理上来看，相变强化往往不是一种独立的强化机制，它实际上是固溶强化、弥散
强化、形变强化、细晶强化的综合效应。只是在有些情况下，可能是一种或两种机制在起主导
作用。

８．６．２　弥散强化（沉淀强化）

对于一般合金来说，第二相强化比固溶强化的效果更为显著。根据获得第二相的工艺不
同，第二相强化有不同的名称。若通过相变热处理获得第二相，称为析出硬化、沉淀强化或时
效硬化；若通过粉末烧结获得第二相，则称为弥散硬化。有时还不加区别地混称为分散强化或
颗粒强化。

由于第二相在成分、结构、有序度等方面都不同于基体，因此第二相颗粒的强度、体积分
数、间距、颗粒的形状和分布等都对强化效果有影响。按颗粒的大小和形变特性，可将颗粒分
成两类，这两类颗粒的强化机制因其与位错交互作用不同，而有明显的差异。一类是不易形变
的颗粒，包括弥散强化的颗粒以及沉淀强化的大尺寸颗粒；另一类是易形变的颗粒，指沉淀强
化的小尺寸颗粒。

·４６４· ８　材料中的相变



８．６．２．１　位错绕过不易变形颗粒
位错绕过颗粒是不易形变颗粒的强化机制，如图８．６９。图中表明，由于不易形变颗粒对

位错的斥力足够大，运动位错线在颗粒前受阻、弯曲。随着外加切应力的增加，迫使位错以继
续弯曲的方式向前运动，直到在Ａ、Ｂ处相遇。由于位错线的方向在Ａ和Ｂ 处是相反的，所以
互相抵消，留下一个围绕颗粒的位错环，实现位错增殖。其余的位错线绕过颗粒，恢复原态，继
续向前滑移。这种绕过机制，最初是由奥罗万（Ｏｒｏｗａｎ）于１９４８年提出的，通常称为奥罗万
机制。

图８．６９　位错线绕过第二相颗粒

使位错线继续运动的临界切应力的大小取决于绕过颗粒障碍时的最小曲率半径ｄ
２
，因此，

使位错线通过颗粒所需的临界切应力为Δτ＝ Ｔ

ｂｄ２

，Ｔ为位错的线张力。由于Ｔ≈１２Ｇｂ
２，ｂ为

伯氏矢量的模，经简化得Δτ≈Ｇｂｄ
。较复杂地分析，可得：

Δτ∝Ｇｂｆ
１
２

ｒ ｌｎ２ｒｒ（ ）０ ≈αｆ１
２ｒ－１ （８．１０８）

式中　α———常数，对刃型位错是０．０９３，对螺型位错是０．１４；

　ｆ———颗粒的体积分数。
显然，颗粒半径ｒ或颗粒间距ｄ减小，强化效应增大；反之，强化减弱。而当颗粒尺寸一定

时，体积分数ｆ越大，强化效果亦越好，并按ｆ１／２变化。
还需指出，由于位错每绕过颗粒一次，就留下一个位错环，位错环的存在，使颗粒间距减

小，则后续位错绕过颗粒更加困难，致使流变应力迅速提高。这是加工硬化率高的一个原因。

图８．７０　位错切过第二相颗粒示意图

８．６．２．２　位错切过易形变颗粒
这是易形变颗粒随基体一起形变的强化机制，图

８．７０给出了位错切过颗粒示意图。切过颗粒引起强化
的机制可以分成两类。

第一类是短程交互作用（位错与颗粒交互作用间距
小于１０ｂ，ｂ为伯氏矢量的模），其中主要包括：

（１）位错切过质点形成新的表面积Ａ，增加了界面
能。理论计算指出，为克服界面能，应增加的临界切应力为：

Δτ＝１．１
槡α
σ３／２ｆ１／２
Ｇｂ２ ｒ

１／２ （８．１０９）
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式中　α———位错线张力的函数，等于ａｌｎ ｄｒ（ ）０ ；
　ａ———一个系数，对刃型位错，ａ取０．１６，对螺型位错，ａ取０．２４；

　σ———界面能；

　其他符号同前。

图８．７１　在Ｎｉ（）Ａｌ（）基体中，全位错

切割 Ｎｉ３Ａｌ有序颗粒产生反相

畴

（２）位错扫过有序结构时会形成错排面或叫做
反相畴，如图８．７１所示，从而产生反相畴界能。对共
格析出物，一般共格界面能为（１０～３０）×１０－７Ｊ／ｃｍ２，
而反相畴界面能σＡ 为（１００～３００）×１０－７Ｊ／ｃｍ２。由
于形成反相畴界所增加的临界切应值为：

Δτ＝０．２８σ
３／２
Ａ ｆ１

／３

Ｇｂ２
·ｒ１／２ （８．１１０）

　　（３）颗粒与基体的滑移面不重合时，会产生割
阶，以及颗粒的派纳力τＰＮ高于基体等，都会引起临
界切应力增加。

总之，短程交互作用对强化的贡献，主要与相界
能、畴界能、颗粒体积分数和颗粒半径有关。在合金的相界能、畴界能一定的情况下，综合式
（８．１０９）、式（８．１１０），强化效果与体积分数及颗粒半径的关系，大约为Δτ短∝ｆ１／３～１／２·ｒ１／２。也
就是说，增大颗粒尺寸或增大体积分数，都有利于提高可形变颗粒的短程强化效果。

第二类是长程交互作用（作用距离大于１０ｂ）。由于颗粒与基体的点阵不同（至少是点阵
常数不同），导致共格界面失配，从而造成应力场。当位错靠近一个颗粒时，位错应力场与颗粒
在基体中造成的应力场之间的相互作用而引起的临界切应力的增量为

Δτ长 ＝ ２７．４Ｅ３ε３ｂ
πＴ（１＋ν）［ ］３

１
２

ｆ５／６ｒ１／２ （８．１１１）

式中　Ｅ———杨氏模量；

　Ｔ———位错线张力；

　ν———泊松比；

　ε———错排度δ的函数；

　其他符号同前。
综合短程和长程相互作用，切过机制对强化的贡献大致按Δτ切∝ｆ１／２～５／６·ｒ１／２关系变化，

由此得到切过颗粒强化机制的两点结论：

① 当颗粒的体积分数ｆ一定时，颗粒尺寸越大，强化效果越显著，并按ｒ１／２变化。

② 当颗粒尺寸一定时，体积分数ｆ越大，强化效果越高，并按ｆ１／２～５／６变化。

８．６．２．３　颗粒半径最佳值
综合考虑切过、绕过两种机制，可以估算出沉淀强化的最佳颗粒半径。当位错绕过颗粒形

成位错圈时，由式（８．１０８），Δτ绕≈αｆ
１
２ｒ－１，Δτ绕 与颗粒半径的关系如图８．７２中曲线Ａ 所示。

从理论上讲，随质点半径ｒ减小，Δτ绕 增加，直到理论临界切应力。

而当位错线切过颗粒时，屈服应力增量可表示为Δτ切＝βｆ
ｎｒ

１
２，其变化规律如图８．７２中曲

线Ｂ所示。图中实线，是优先发生的过程，可以看出，当颗粒较小时，位错以切割颗粒的方式
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图８．７２　颗粒强化效果与颗粒半径的关系

（所需临界切应力较低）移动，随着ｒ增加，强化效果
增大，此时位错线不再切过质点，而采取绕过质点的
方式移动，因为绕过质点所需的临界切应力比切过质
点所需的低。随着质点的长大，强化效果降低。图中
两条曲线交点Ｐ处强度增量达到最大值，与之对应的
是最佳颗粒半径ｒｃ，可以粗略地对ｒｃ进行估算。对于

绕过机制有Δτ绕≈Ｇｂｄ
；对于切过机制，相距为ｄ的质

点对位错的阻力Ｆ＝τｂｄ，若仅考虑质点被切过时表
面能的增加，有ΔＵ＝２ｒｂσ，所以有：

Δτ切 ＝２ｒｃσｓｂｄ ＝Ｇｂｄ
则

ｒｃ ＝Ｇｂ
２

２σｓ
（８．１１２）

　　上式的最佳颗粒半径ｒｃ是按化学强化估计的，σｓ为表面能。如果是层错强化、有序强化
等为主要控制因素，则σｓ分别为层错能差或有序畴的界面能，这样求得的最佳颗粒半径ｒｃ＝
０．０１～０．１μｍ，尺寸大于０．１μｍ的第二相，一般是难以切过的，这与实验结果相符。

一般可通过控制颗粒的体积分数ｆ和颗粒半径ｒ，即控制位错与颗粒交互作用的机制，来
获得最佳强度。

８．６．２．４　获得高强度材料的途径
合金要获得最高的强度，质点尺寸需要控制在Ｐ点附近，但是第二相尺寸的控制，并不是

简单地通过控制时效温度和时间就能获得，重要的是如何控制单位体积内的生核速率。据计
算当第二相体积分数为０．０５，要求控制第二相尺寸在上述的最佳尺寸范围时，１ｃｍ３ 内的成核
密度为１０１６个质点。如何产生这样高的成核密度以期达到最佳的强化效果，目前使用的主要
手段是相变强化或形变强化，利用相变或形变产生高的位错密度，使第二相沉淀在位错或位错
胞的周围。例如马氏体时效钢（０．０３％Ｃ，１８％Ｎｉ，８％Ｃｏ，５％Ｍｏ等）淬火态的屈服强度只有

７００ＭＰａ，而时效处理后的屈服强度可达１４００～２１００ＭＰａ，第二相主要为Ｎｉ３Ｍｏ、Ｎｉ３Ｔｉ等，质
点间距在２０～５０ｎｍ，变形时有高的起始加工硬化速率。按照奥罗万机制，ｄ＝２０～５０ｎｍ时，

屈服强度在 Ｇ
２５０～

Ｇ
２００
，亦即在１４００～１７５０ＭＰａ。同样将奥氏体在中温区域变形，可产生极高

的位错密度（１０１２～１０１３／ｃｍ２），由于碳化物的析出伴随着动态应变时效，这样，位错的不断增殖
使得中温变形热处理获得极高的强度。

在弥散硬化合金中，人们利用细小的第二相质点阻碍回复和再结晶，并获得稳定的亚结
构，使材料具有良好的高温强度。例如ＴＤ镍合金（ＴｈｏｒｉａＤｉｓｐｅｒｓｅｄＮｉｃｋｅｌＡｌｌｏｙ），含有２％
体积的ＴｈＯ２，质点的平均半径约为３０ｎｍ，经过反复的加工变形与退火，每次轧制厚度减薄

１０％，继之以１１００℃退火。１０％的变形在ＴｈＯ２颗粒周围产生了大量位错，与此同时，基体变
形逐渐形成胞状结构，ＴｈＯ２颗粒钉扎住由位错构成的胞壁，使之在１１００℃退火时不能发生再
结晶只产生回复，形成低角度界面，在界面上分布着质点，之后经过多次加工变形与退火处理
循环，构成了稳定的亚结构。这种合金在高温下不仅具有较高的屈服强度，而且有高的疲劳与

·７６４·８．６　相变与弥散强化



抗拉强度的比值，也不易发生疲劳软化。

８．６．３　有序强化

镍基合金中有Ｎｉ３Ｔｉ类型的γ′相，γ′相具有Ｃｕ３Ａｕ型的有序结构。位错如果在一完全有

图８．７３　位错对滑移造成反相畴界面增加

序的超点阵中运动，阻力是很小的，这时位错通常以
位错对形式向前运动，领先位错在基体中产生的无序
状态，为随后的位错所消除。但是位错对在有序程度
并不理想的基体中运动遇到反相畴界时，会造成反相
畴界面的增加，如图８．７３所示。随着变形的增加特
别是次滑移系统动作后，反相畴界面越来越多，有序
畴的尺寸越来越小。由于反相畴界的界面能较高（例
如，一般共格的有序相与基体的界面能为 １０～
３０ｍＪ／ｍ２，而反相畴界能约高一个数量级，为ｌ００～
３００ｍＪ／ｍ２），因此会增加反相畴界能。以上是针对基
体反相畴界面的增加来讨论的，假如沉淀相为有序
相，位错切过沉淀相时，同样会造成反相畴界面的增
加，从而必须附加一部分能量，而造成有序强化。有

序强化的定量关系如前面式（８．１１０）所示。
现已发现了很多种有序相，但并不是任何有序相都能使材料强化。比较理想的是那些反

相畴界能适中，且为Ｃｕ３Ａｕ结构的有序相，其中镍基合金中的析出相Ｎｉ３Ａｌ的效果十分明显。
由于位错对的间距约为１０ｎｍ，而析出相Ｎｉ３Ａｌ的尺寸恰巧相当于这一数值或稍小一些，这时
位错切过Ｎｉ３Ａｌ时并不存在位错对，位错扫过Ｎｉ３Ａ１产生的反相畴界面，需要较大的力，因而
具有较大的强化效果。沉淀强化的镍基合金已用来制造燃汽轮机的叶片。

本章小结

固态相变理论是材料动力学理论中发展较为成熟和完善，也是极其重要的动力学理论之
一。相变过程及其控制是材料制备、加工及材料性能控制的基础。固态相变的种类很多，分类
方法各异。常见的分类方法有按热力学分类、按动力学分类和按相变机理分类等。其中按相
变时原子迁移的情况可分为两类：一类是扩散型相变，如多晶转变、固溶体的脱溶转变、共析转
变，调幅分解和有序化等；另一类是无扩散型相变，如低温进行的纯金属同素异构转变、马氏体
转变等。

材料中可以产生多种类型的固态相变，通过适当的工艺处理，可以人为地控制这些转变。
工艺处理与控制的目的是使材料显微结构或组织中的两相或更多相之间形成最佳分布。通过
控制相变过程，可以对材料实施各种强化处理，如固溶强化、细晶强化、析出强化、时效硬化等。

材料的性能取决于材料的结构，这种结构在很大程度上就是材料的显微结构或相结构。
而相变过程正是材料的显微结构形成过程，因此，研究、控制、利用相变就可以有效地改善材料
的使用性能，这正是材料科学与工程的最终目标。

·８６４· ８　材料中的相变



思考题与习题

８．１　简要解释下列概念：

一级相变　二级相变　扩散型相变　非扩散型相变　析出硬化　相变阶段规则　扩散控制的长大　界

面控制的长大　共格应变能　比体积应变能

８．２　什么叫相变？按照相变机理来划分，可分为哪些相变？

８．３　分析发生固态相变时组分及过冷度变化对相变驱动力的影响。

８．４　马氏体相变具有什么特征？它和成核生长相变有何差别？

８．５　试分析应变能及表面能对固态相变热力学、动力学及新相形状的影响。

８．６　请分析温度对相变热力学及动力学的影响。

８．７　调幅分解与脱溶分解有何异同点？调幅分解所得到的显微结构与性能有何特点？

８．８　当一种纯液体过冷到平衡凝固温度（Ｔ０）以下时，固相与液相间的自由焓差越来越负。试证明在温

度Ｔ０ 附近随温度变化的关系近似地为：ΔＧＶ＝Δ
ＨＶ
Ｔ０

（Ｔ０－Ｔ），式中ΔＨＶ（＜０）为凝固潜热。

８．９　在纯液体平衡凝固温度Ｔ０ 以下，ΔＧ
ｒ 临界相变势垒随温度下降而减小，于是有一个使热起伏活化

因子ｅｘｐ －ΔＧ

ｒ（ ）ｋＴ
为极大值的温度。试证明当Ｔ＝Ｔ０３

时，ｅｘｐ －ΔＧ

ｒ（ ）ｋＴ
有极大植。（提示：利用 ΔＧＶ ＝

ΔＨＶ
Ｔ０

（Ｔ０－Ｔ）表达式）

８．１０　为什么在成核生长机理相变中，要有一点过冷或过热才能发生相变？什么情况下需过冷？什么

情况下需过热？

８．１１　何谓均匀成核？何谓不均匀成核？晶核剂对熔体结晶过程的临界晶核半径ｒ有何影响？

８．１２　在不均匀成核的情况下，相变活化能与表面张力有关，试讨论不均匀成核的活化能ΔＧ
ｈ 与接触角

θ的关系，并证明当θ＝９０°时，ΔＧ
ｈ 是均匀成核活化能的一半。

８．１３　铁的原子量为５５．８４，密度为７．３ｇ／ｃｍ３，熔点为１５９３℃，熔化热为１１４９５Ｊ／ｍｏｌ，固液界面能为

２．０４×１０－５Ｊ／ｃｍ２，试求在过冷度为１０℃、１００℃时的临界晶核大小，并估计这些晶核分别由多少个晶胞所组

成（已知铁为体心立方晶格，晶格常数ａ＝０．３０５ｎｍ）。

８．１４　熔体冷却结晶过程中，在１０００℃时，单位体积自由焓变化４１８Ｊ／ｃｍ３；在９００℃时是２０９０Ｊ／ｃｍ３，设

固液界面能为５×１０－５Ｊ／ｃｍ２，求：

图８．７４

（１）在９００℃和１０００℃时的临界晶核半径；

（２）在９００℃和１０００℃时进行相变所需的能量。

８．１５　如在液相中形成边长为ａ的立方体晶核时，求出“临界核

胚”立方体边长ａ和ΔＧ。为什么立方体的ΔＧ大于球形ΔＧ？

８．１６　铜的熔点Ｔｍ＝１３８５Ｋ，在过冷度ΔＴ＝０．２Ｔｍ 的温度下，

通过均相成核得到晶体铜。计算该温度下的临界核胚半径及临界核

胚的原子数。（ΔＨ＝１６２８Ｊ／ｃｍ３、γ＝１．７７×１０－５Ｊ／ｃｍ２，设铜为面心立

方晶体，ａ＝０．３６１５ｎｍ）

８．１７　图８．７４为晶核的半径ｒ与ΔＧ之间的关系，现有不同温度

的三条曲线，请指出哪条温度最高？哪条温度最低？并说明理由。

８．１８　什么叫斯宾那多分解？它和成核生长机理有何差别？

８．１９　什么叫登山扩散？为什么在斯宾那多分解中能产生这种扩散，在成核生长相变中则不能？

８．２０　在最后的形态中，成核生长相变和斯宾那多相变都有可能形成三维连贯的结构，在实验上能否区

别是哪种机理？

·９６４·思考题与习题
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材料制备中的固态反应

本章提要

由于固体的反应能力比气体和液体低很多，在较长时间内人们对它的了解和认识甚
少。尽管像铁中渗碳这样的固态反应过程人们早就了解并加以应用，但系统的研究工作
却只是２０世纪３０～４０年代以后的事。在固态反应研究领域，泰曼（Ｔａｍｍａｎｎ）及其学派
在合金系统方面，海德华（Ｈｅｄｖａｌｌ）、杨德（Ｊａｎｄｅｒ）以及瓦格纳（Ｗａｇｎｅｒ）等人在非合金系
统方面的工作占有重要地位。

如今，固态反应已成为材料制备、加工及应用过程中的基础反应，它直接影响这些材
料的生产过程、产品质量及材料的使用寿命。鉴于与一般气、液相反应相比，固态反应在
反应机理、动力学和研究方法方面都具有特点，因此，本章将着重讨论固态反应的机理及
动力学关系。

９．１　固态反应概论

９．１．１　固态反应分类

固态反应是固体直接参与反应并起化学变化，同时至少在固体内部或外部的一个过程中

起控制作用的反应。固态反应可按各种观点分类，有些分类之间有相互交叉的现象。
从反应物的组成变化方面分类，其一是参与反应的固体中发生了组成变化，如固体和气

体、液体、固体的反应，热分解反应等；其二是参与反应的固体中不发生组成变化，如相变、烧结
等。

从固体中成分的传输距离来分类，可分为短距离传输反应，如相变等；长距离传输反应，如
固体和气体、液体、固体间的反应，烧结等；介于上述两者之间的反应，如固相聚合等。

按参加反应的物质的状态可分为：纯固态反应，即没有液相和气相参加的反应，如Ａ（ｓ）＋
Ｂ（ｓ →） ＡＢ（ｓ）；有液相参加的反应，如反应物熔化、两反应物生成低共熔物、反应物与产物生
成低共熔物；有气相参加的反应，如反应物升华、反应物分解生成气体产物。其中纯固相反应
又可分为相变反应（转变反应）、固溶反应、脱（离）溶反应。离溶反应是把固溶体放在低于其生

成温度的低温条件下，离析出其他相的反应，如 Ａｌ２Ｏ３ 溶入 ＭｇＯＡｌ２Ｏ３ 尖晶石形成 ＭｇＯ

ｎＡｌ２Ｏ３，离溶后析出Ａｌ２Ｏ３，直到平衡值为止，使ｎ值变小。
按反应性质分为：氧化反应、还原反应、加成反应、置换反应、转变反应、分解反应。
按反应机理可分为：扩散控制的固态反应、化学反应速度控制的固态反应、升华控制的固

态反应等。



按生成物的位置分为：成层固态反应，通过产物层进行传输得到层状产物层，如 ＭｇＯ
Ａｌ２Ｏ３ 系统；非成层固态反应，既有通过产物层的物质传输，又有其他的物质传输，如 Ａｌ２Ｏ３
ＴｉＯ２ 系统。

９．１．２　固态反应特征

我们知道，即使在较低温度下，固相中质点也可能扩散迁移，并随温度升高扩散速度以指
数规律增长。泰曼最早研究了ＣａＯ、ＭｇＯ、ＰｂＯ和ＣｕＯ与 ＷＯ３ 的反应。他分别让两种氧化
物的晶面彼此接触并加热，发现在接触界面上生成着色的钨酸盐化合物，其厚度ｘ与反应时
间ｔ成对数关系（ｘ＝Ｋｌｎｔ＋Ｃ），确认固态物质间可以直接进行反应。基于研究结果，泰曼认
为：

（１）固态物质间的反应是直接进行的，气相或液相没有或不起重要作用。
（２）固态反应开始温度远低于反应物的熔点或系统的低共熔温度，通常相当于一种反应

物开始呈现显著扩散作用的温度，此温度称为泰曼温度或烧结温度。不同物质的泰曼温度与
其熔点Ｔｍ 之间存在着一定的关系，例如对于金属为（０．３～０．４）Ｔｍ，盐类和硅酸盐则分别约为

０．５７Ｔｍ 和（０．８～０．９）Ｔｍ。
（３）当反应物之一存在有多晶转变时，则转变温度通常也是反应开始明显进行的温度，这

一规律也称为海得华定律。
泰曼的观点长期以来一直为学术界所普遍接受，并且将固体和固体反应生成固体产物的

过程称为固态反应。但随着生产和科学实验的进展，发现许多固态反应的实际速度远比按泰
曼理论计算的结果为快。有些反应（如 ＭｏＯ３ 与ＣａＣＯ３ 等）即使反应物间不直接接触也仍可
能较强烈地进行。因此，金斯特林格等人提出，固态反应中，反应物可能转为气相或液相，然后
通过颗粒外部扩散到另一固相的非接触表面上进行反应。指出了气相或液相也可能对固态反
应过程起重要作用。显然，这种作用取决于反应物的挥发性和系统的低共熔温度。可见，固态
反应除固体间的反应外也包括有气相、液相参与的反应。控制速度不仅限于化学反应，也包括
扩散等物质迁移和传热等过程。如金属氧化，碳酸盐、硝酸盐和草酸盐等的热分解，粘土矿物
的脱水反应以及煤的干馏等反应均属于固态反应，并且有如下一些共同的特点。

首先，固体质点（原子、离子或分子）间具有很大的作用键力，故固态物质的反应活性通常
较低，速度较慢。而且，固态反应总是发生在两种组分界面上的非均相反应。对于粒状物料，
反应首先是通过颗粒间的接触点或面进行，随后是反应物通过产物层进行扩散迁移，使反应得
以继续。因此，固态反应一般包括相界面上的反应和物质迁移两个过程。

其次，在低温时，固体在化学上一般是不活泼的，因而固态反应通常需在高温下进行。而
且由于反应发生在非均相系统，因而传热和传质过程都对反应速度有重要影响。而伴随反应
的进行，反应物和产物的物理化学性质将会变化，并导致固体内部温度和反应物浓度分布及其
物性的变化，这都可能对传热、传质和化学反应过程产生影响。

９．２　固态反应机理

固态反应一般是由相界面上的化学反应和固相内的物质迁移两个过程构成。但不同类型
的反应既表现出一些共性规律，也存在着差异和特点。

·１７４·９．２　固态反应机理



　　９．２．１　相界面上化学反应机理

傅梯格（Ｈｌüｔｔｉｎｇ）研究了ＺｎＯ和Ｆｅ２Ｏ３ 合成的反应过程。图９．１示出加热到不同温度
的反应化合物，经迅速冷却后分别测定的物性变化结果。图中横坐标是温度，而各种性质变化
是对照ＯＯ 线的纵坐标标出的。综合各种性质随反应温度的变化规律，可把整个反应过程划
分为６个阶段。

图９．１　ＺｎＯＦｅ２Ｏ３ 混合物加热过程中性质的变化

１—对色剂的吸附性；

２—对２ＣＯ＋Ｏ →２ ２ＣＯ２反应的催化活性；

３—物系的吸湿性；

４—对２Ｎ２ →Ｏ ２Ｎ２＋Ｏ２反应的催化活性；

５—Ｘ射线图谱上ＺｎＦｅ２Ｏ４的强度

（１）隐蔽期
约低于３００℃。此阶段内吸附色剂能力降

低，说明反应物混合时已经相互接触，随温度
升高，接触更紧密，在界面上质点间形成了某
些弱的键。在这阶段中，一种反应物“掩蔽”着
另一种反应物，而且前者一般是熔点较低的。

（２）第一活化期
在３００～４００℃之间。这时对２ＣＯ＋Ｏ

→
２

２ＣＯ２ 的催化活性增强，吸湿性增强，但Ｘ
射线分析结果尚未发现新相形成，密度无变
化。说明初始的活化仅是表面效应，可能有的
反应产物也是局部的分子表面膜，并具有严重
缺陷，故呈现很大活性。

（３）第一脱活期
在４００～５００℃之间。此时，催化活性和吸

附能力下降。说明先前形成的分子表面膜得
到发展和加强，并在一定程度上对质点的扩散

起阻碍作用。不过，这作用仍局限在表面范围。
（４）二次活化期
在５００～６２０℃之间。这时，催化活性再次增强，密度减小，磁化率增大，Ｘ射线谱上仍未

显示出新相谱线，但ＺｎＯ谱线呈现弥散现象，说明Ｆｅ２Ｏ３ 渗入ＺｎＯ晶格，反应在整个颗粒内
部进行，常伴随着颗粒表层的疏松和活化。此时反应物的分散度非常高，不可能出现新晶格，
但可以认为晶核已经形成。

（５）二次脱活期或晶体形成期
在６２０～７５０℃之间。此时，催化活性再次降低，Ｘ射线谱开始出现ＺｎＯ·Ｆｅ２Ｏ３ 谱线，并

由弱到强，密度逐渐增大。说明晶核逐渐成长，但结构上仍是不完整的。
（６）反应产物晶格校正期
约＞７５０℃。这时，密度稍许增大，Ｘ射线谱上ＺｎＯ·Ｆｅ２Ｏ３ 谱线强度增强并接近于正常

晶格的图谱。说明反应产物的结构缺陷得到校正、调整而趋于热力学稳定状态。
当然，对不同反应系统，并不一定都划分成上述６个阶段，但都包括以下３个过程：
（１）反应物之间的混合接触并产生表面效应；
（２）化学反应和新相形成；
（３）晶体成长和结构缺陷的校正。
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反应阶段的划分主要决定于温度，因为在不同温度下，反应物质点所处的能量状态不同，
扩散能力和反应活性也不同。对不同系统，各阶段所处的温度区间也不同。但是对应新相的
形成温度都明显地高于反应开始温度，其差值称为反应潜伏温差，其大小随不同反应系统而
异。例如上述的ＺｎＯ＋Ｆｅ２Ｏ３系统约为３００℃，ＮｉＯ＋Ａｌ２Ｏ３ 系统约为２５０℃。当反应有气相
或液相参与时，反应将不局限于物料直接接触的界面，而可能是沿整个反应物颗粒的自由表面
同时进行。可以预期，这时固体与气体、液体之间的吸附和润湿作用将会有重要影响。

９．２．２　相界面上反应和离子扩散的关系

以尖晶石类三元化合物的生成反应为例进行讨论，尖晶石是一类重要的铁氧体晶体，如各
种铁氧体材料是电子工业中控制和电路元件，铬铁矿型ＦｅＣｒ２Ｏ４ 的耐火砖大量地用于钢铁工
业，因此尖晶石的生成反应是已被充分研究过的一类固相固体反应。反应式可以下式为代表：

ＭｇＯ＋Ａｌ２Ｏ →３ ＭｇＡｌ２Ｏ４ （９．１）

　　这种反应属于反应物通过固相产物层扩散中的加成反应。Ｗａｇｎｅｒ通过长期研究，提出
尖晶石形成是由两种正离子逆向经过两种氧化物界面扩散所决定，氧离子则不参与扩散迁移
过程，按此观点则在图９．２中在界面Ｓ１上由于Ａｌ３＋扩散过来必有如下反应：

２Ａｌ３＋＋４Ｍｇ Ｏ ＭｇＡｌ２Ｏ４＋３Ｍｇ２＋ （９．２）

图９．２　由 ＭｇＯ＋Ａｌ２Ｏ３ 形成尖晶石示意图

　　在界面Ｓ２ 上由于 Ｍｇ２＋扩散通过Ｓ２反应如下：

３Ｍｇ２＋＋４Ａｌ２Ｏ ３ ３ＭｇＡｌ２Ｏ４＋２Ａｌ３＋ （９．３）

　　为了保持电中性，从左到右扩散的正电荷数目应等于从右扩散到左的电荷数目，这样每向
右扩散３个 Ｍｇ２＋，必有２个Ａｌ３＋从右向左扩散。这结果必伴随一个空位从Ａｌ２Ｏ３ 晶粒扩散
至 ＭｇＯ晶粒。显然，反应物离子的扩散需要穿过相界面以及穿过产物的物相。反应产物中
间层形成之后，反应物离子在其中的扩散便成为这类尖晶石型反应的控制速度的因素。当

ＭｇＡｌ２Ｏ４ 的产物层厚度增大时，它对离子扩散的阻力将大于相的界面阻力。最后当相界面的
阻力小到可以忽略时，相界面上就达到了局域的热力学平衡，这时实验测得的反应速率遵守抛
物线定律。因为决定反应速度的是扩散的离子流，其扩散通量Ｊ与产物层的厚度ｘ 成反比，

又与产物层厚度的瞬时增长速度ｄｘ
ｄｔ
成正比，所以可以有：

Ｊ∝ １ｘ ∝
ｄｘ
ｄｔ

（９．４）

　　对此式积分便得到抛物线增长定律，我们将在后面详细讨论。

９．２．３　中间产物和连续反应

在固态反应中，有时反应不是一步完成，而是经由不同的中间产物才最终完成，这通常称
为连续反应。例如ＣａＯ和ＳｉＯ２ 的反应，尽管配料的摩尔比为１∶１，但反应首先形成Ｃ２Ｓ、
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Ｃ３Ｓ２ 等中间产物，最终才转变为ＣＳ。其反应顺序和量的变化如图９．３所示。这一现象的研
究在实际生产中是很有意义的，例如，在电子陶瓷的生产中希望得到某种主晶相以满足电学性
质的要求。但往往同一配方在不同的烧成温度和保温时间得到的物相组成相差很大，导致电
学性能波动也很大。通过固态反应机理研究发现，上述差别是由于中间产物和多晶转变的存
在所造成，因此需要的主晶相在什么温度下出现，要保温多长时间，便成为确定材料烧成制度
的重要数据。通过Ｘ射线物相分析以及差热分析等测试手段可以获得上述数据。以独石电
容器中铌镁酸铅系统为例，在该系统中，希望得到钙钛矿型的Ｐｂ（Ｍｇ１／３Ｎｂ２／３）Ｏ３主晶相，它属
于铁电体。将ＰｂＯ、Ｎｂ２Ｏ５、ＭｇＯ三种氧化物按３∶１∶１的配比混匀，然后分别在８３７Ｋ、

９７３Ｋ、１０２３Ｋ下烧结。再分别进行Ｘ射线分析，结果表明在１０２３Ｋ的烧成温度下才出现了

Ｐｂ（Ｍｇ１／３Ｎｂ２／３）Ｏ３的化合物。为了确定保温时间，可以在１０２３Ｋ的温度下保温不同时间，再
做Ｘ射线衍射分析，当中间相的特征衍射线完全消失的时间就是比较理想的保温时间。差热
分析则可以把化学反应或多晶转变的温度测得更精确些。如从上述配方的ＤＴＡ曲线（见图

９．４）中可知，形成Ｐｂ（Ｍｇ１／３Ｎｂ２／３）Ｏ３的精确温度是１０６３Ｋ。

图９．３　ＣａＯ和ＳｉＯ２ 反应中间产物示意图

图９．４　ＰｂＯ∶Ｎｂ２Ｏ５∶ＭｇＯ＝３∶１∶１
混合物的ＤＴＡ曲线

９．２．４　不同反应类型和机理

对于众多的固态反应，通常可按反应物质的
相形态或反应形式加以分类研究。显然，不同类
型的反应，其历程和机理会有差异。

９．２．４．１　加成反应
加成反应是固态反应的一个重要类型，其一

般形式为：Ａ＋ →Ｂ Ｃ，其中Ａ、Ｂ 为任意单质
或化合物。当化合物Ｃ不溶于Ａ 或Ｂ 中任一相
时，则在Ａ、Ｂ两层间就形成产物层Ｃ。当Ｃ与

Ａ 或Ｂ 之间形成部分或完全互溶时，则在初始反应物中生成一个或两个新相。当Ａ与Ｂ 形成
成分连续变化的产物时，则在反应物间可能形成几个新相。作为这类反应的一个典型代表，是
尖晶石生成反应：

ＡＯ＋Ｂ２Ｏ →３ ＡＢ２Ｏ４ （９．５）

　　关于尖晶石反应机理前已述及，并被许多实验所证实。

９．２．４．２　造膜反应
这类反应实际上也属于加成反应，其通式也是Ａ＋ →Ｂ Ｃ，但Ａ、Ｂ常是单质元素。若生

成物Ｃ不溶于Ａ、Ｂ中任一相，或能以任意比例固溶，则产物中排列方式分别为Ａ│Ｃ│Ｂ，Ａ
（Ｂ）│Ｂ及Ａ│Ｂ（Ａ）。
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图９．５　Ｚｎ氧化时ＺｎＯ层内

Ｚｎ·ｉ 及ｅ′浓度分布

金属氧化反应可以作为一个代表。例如：

Ｚｎ＋１２Ｏ →２ ＺｎＯ （９．６）

　　伴随上述反应进行，系统自由焓减少，即气相中Ｏ２ 的化学位

μａ 与ＺｎＺｎＯ界面上平衡氧的化学位μｉ 的差值是此反应的推动
力。当氧化膜增厚速度由扩散控制时，上述氧的化学位降低将在
氧化膜中完成，相关离子的浓度分布如图９．５所示。

由于ＺｎＯ是金属过量型的非化学计量氧化物。过剩的Ｚｎ·ｉ
存在于晶格间隙中，并保持如下的解离平衡。

Ｚｎ（ｇ →） Ｚｎ·ｉ ＋ｅ′ （９．７）

故有，

［Ｚｎ·ｉ ］［ｅ′］
ｐＺｎ

＝Ｋ （９．８）

　　由式（９．６）得

ｐＺｎ·ｐ１
／２
Ｏ２ ＝ｃｏｎｓｔ （９．９）

　　代入式（８）得

［Ｚｎ·ｉ ］［ｅ′］＝Ｋ′ｐ
－１／２
Ｏ２

（９．１０）

或

［Ｚｎ·ｉ ］＝ ［ｅ′］＝Ｋ″ｐ
－１／４
Ｏ２

（９．１１）

　　实验证实此关系是正确的。说明Ｚｎ·ｉ 与ｅ′的浓度随氧分压或化学位降低而增加。因此，

ＺｎＯ膜的增厚过程是Ｚｎ从ＺｎＺｎＯ界面进入ＺｎＯ晶格，并依式（９．７）解离成Ｚｎ·ｉ 和ｅ′缺陷

形态，在浓度梯度推动下向Ｏ２侧扩散，在ＺｎＯＯ２界面上进行Ｚｎ·ｉ ＋
１
２Ｏ２＋ｅ →′ ＺｎＯ反应，

消除缺陷形成ＺｎＯ晶格。对于形成Ｏ２过剩的非化学计量氧化物（如ＮｉＯ）时，情况也类似。

９．２．４．３　置换反应
置换反应是另一类重要的固态反应，其反应通式为：

Ａ＋ →ＢＣ ＡＣ＋Ｂ （９．１２）

ＡＢ＋ →ＣＤ ＡＤ＋ＢＣ （９．１３）

ＡＢＸ＋ →ＣＢ ＣＢＸ＋ＡＢ （９．１４）

　　这时反应物必须在两种产物层中扩散才能使反应继续进行，并将形成不同的反应物与生
成物的排列情况。如反应以式（９．１３）进行，当ＡＤ 与ＡＢ 固溶，但不与别的相固溶时，而且仅

Ｄ与Ｂ 通过扩散迁移进行反应，由于Ｂ与Ｄ 是分别由ＡＢ 和ＣＤ 通过产物层向ＣＤ 和ＡＢ 方
向扩散的，故其产物层将排列成（Ｂ、Ｄ）Ａ│ＢＣ│ＣＤ。对于仅是由Ａ与Ｃ 扩散的情况，反应物
与产物不形成固溶体时，则产物层将排成ＡＢ│ＢＣ│ＡＤ│ＣＤ。可见，产物层排列主要取决于
反应物的扩散组元、产物与反应物的固溶性等。对于三组分以上的多元系统，则产物层的排列
就更复杂。

各种硅酸盐、碳酸盐、磷酸盐和硫酸盐与ＣａＯ、ＳｒＯ、ＢａＯ等 ＭＯ型氧化物间的反应是按式
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（９．１４）进行的：

ＭＯ＋Ｍ′ＸＯ →ｎ Ｍ′Ｏ＋ＭＸＯｎ （９．１５）

　　这些反应的特点是反应开始温度Ｔｆ 与Ｍ′ＸＯｎ 的种类无关，仅取决于 ＭＯ的种类。例如

ＢａＯ约为３５０℃、ＳｒＯ为４５５℃、ＣａＯ为５３０℃依次升高。研究指出，Ｔｆ 值的变化趋势与ＭＯ
和Ｍ（ＯＨ）２ 或ＭＣＯ３（ＭＯ与空气中的水蒸气或ＣＯ２ 反应的生成物）等形成低共熔温度的变
化相一致。因此，在温度Ｔｆ 开始发生的并非是固固反应，而是固液反应的开始温度。

９．２．４．４　转变反应
转变反应的特点是反应仅在一个固相内进行，反应物或生成物不必参与迁移；其次，反应

通常是吸热的，在转变点附近会出现比热值异常增大。对于一级相变，熵变是不连续的；对于
二级相变则是连续的。由此可见，传热对转变反应速度有着决定性影响。石英的多晶转变反
应是硅酸盐工业中最常见的实例。

９．２．４．５　热分解反应
这类反应常伴有较大的吸热效应，并在某一狭窄范围内迅速进行，所不同的是热分解反应

伴有分解产物的扩散过程。

９．３　固态反应动力学

由于固态反应的种类和机理是多样的，对不同反应过程，乃至在同一反应的不同阶段，其
动力学关系也往往不同，因此，应注意判断和区别。

图９．６　金属氧化反应模型

９．３．１　一般动力学关系

上节已经指出，固态反应通常是由若干简单的物理和化学过
程，如化学反应、扩散、结晶、熔融和升华等步骤综合而成。整个过
程的速度将由其中速度最慢的一环控制。

现以金属氧化反应Ｍ＋１２Ｏ →２ ＭＯ为例（图９．６）说明之。

若反应是一般的，反应首先在ＭＯ界面上进行并形成一层ＭＯ氧化膜，随后是Ｏ２ 通过ＭＯ
层扩散到界面并继续进行氧化反应。由化学动力学和菲克第一定律，其反应速度ＶＰ 和扩散

速度ＶＤ 分别为：

ＶＰ ＝ｄＱＰｄｔ ＝ＫＣ （９．１６）

ＶＤ ＝ｄＱＤｄｔ ＝ －ＤｄＣｄｘ＝Ｄ
Ｃ０－Ｃ
δ

（９．１７）

式中　ｄＱＰ、ｄＱＤ———在ｄｔ时间内消耗于反应的和扩散到ＭＭＯ界面的Ｏ２气体量；

　Ｃ０、Ｃ———介质与ＭＯ界面上的浓度和ＭＭＯ界面上的浓度；

　Ｋ———化学反应速度常数；

　Ｄ———Ｏ２ 通过产物层的扩散系数。
当过程达到平衡时，

ＶＰ ＝ＶＤ

或
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ＫＣ ＝ＤＣ０－Ｃδ
（９．１８）

Ｃ ＝Ｃ０ １

１＋ＫδＤ

（９．１９）

Ｖ ＝ＫＣ ＝ １
１
ＫＣ０＋

δ
ＤＣ０

（９．２０）

　　分析式（９．２０），可见：

（１）当扩散速度远大于化学反应速度时，即ＫＤδ
，则Ｖ＝ＫＣ０＝ＶＰ最大（式中Ｃ０＝Ｃ），说

明化学反应速度控制此过程，称为化学动力学范围。

（２）当扩散速度远小于化学反应速度时，即 ＫＤδ
，即Ｃ＝０，Ｖ＝ＤＣ０－Ｃδ ＝ＤＣ０δ ＝

ＶＤ最大。说明扩散速度控制此过程，称为扩散范围。
（３）当扩散速度和化学反应速度可相比拟时，则过程速度由式（９．２０）确定，称为过渡范

围，即

Ｖ ＝ １
１
ＫＣ０＋

δ
ＤＣ０

＝ １
１

ＶＰ最大
＋ １
ＶＤ最大

（９．２１）

　　因此，对于许多物理或化学步骤综合而成的固态反应过程的一般动力学关系可写成：

Ｖ ＝ １
１
Ｖ１最大 ＋

１
Ｖ２最大 ＋

１
Ｖ３最大 ＋

…＋ １
Ｖｎ最大

（９．２２）

式中分别是相应于扩散、化学反应、结晶、熔融、升华……等步骤的最大可能速度。
因此，为了确定过程总的动力学速度，必须进一步讨论包括在总过程中的各个基本步骤的

具体动力学关系。

９．３．２　化学动力学范围

此过程的特点是：反应物通过产物层的扩散速度远大于接触面上的化学反应速度。过程
总的速度由化学反应速度所控制。

对于均相二元系统，化学反应速度的一般表达式是：

Ｖ ＝ＫＣｍ
ＡＣｎＢ （９．２３）

式中　ＣＡ、ＣＢ———分别为反应物Ａ和Ｂ 的浓度；

　Ｋ———速度常数，它与温度的关系为Ｋ＝ｋｅｘｐ － Ｑ（ ）ＲＴ
（Ｑ是反应活化能，ｋ是分子碰

撞系数）。
对于反应过程中只有一个反应物的浓度是可变的，则上式可简化为：

Ｖ ＝ＫｎＣｎ （９．２４）
令经过任意时间ｔ，有Ｘ部分反应物消耗于反应，而剩下的反应物量为（Ｃ－Ｘ）。上式可写成：

Ｖ ＝－ｄ
（Ｃ－Ｘ）
ｄｔ ＝Ｋｎ（Ｃ－Ｘ）ｎ （９．２５）
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　　若ｎ≥０且ｎ≠１，积分式（９．２５）并考虑到初始条件ｔ＝０，Ｘ＝０得：

－∫
ｘ

０

ｄ（Ｃ－Ｘ）
（Ｃ－Ｘ）ｎ ＝∫

ｔ

０
Ｋｎｄｔ

Ｃｎ－１－（Ｃ－Ｘ）ｎ－１
（ｎ－１）（Ｃ－Ｘ）ｎ－１Ｃｎ－１ ＝

Ｋｎｔ （９．２６）

或

１
ｎ－１

１
（Ｃ－Ｘ）ｎ－１－

１
Ｃｎ－｛ ｝１ ＝Ｋｎｔ （９．２７）

式中　ｎ———反应级数。

图９．７　ｎ级反应的时间历程

故式（９．２７）可给出除一级以外的任意级数的这类反应的动
力学积分式。例如对最重要的零级及二级反应分别如式
（９．２８）、式（９．２９）所示。图９．７为相应的浓度变化曲线。

当ｎ＝０，

Ｘ＝Ｋ０ｔ （９．２８）

　　当ｎ＝２，

１
Ｃ－Ｘ－

１
Ｃ ＝Ｋ２ｔ

或

Ｘ
Ｃ（Ｃ－Ｘ）＝

Ｋ２ｔ （９．２９）

　　当ｎ＝１，对一级反应需由式（９．２４）求得：

ｌｎＣ－ＸＣ ＝－Ｋ１ｔ

或

Ｃ－Ｘ＝Ｃｅ－Ｋ１ｔ （９．３０）

　　对于连续反应如ＣａＯ＋ＳｉＯ →２ ＣＳ，过程总速度由其中最慢的一步所决定。对于自动
催化反应，通常因其产物对反应有加速或抑制作用，故反应速度与产物量有关，如：

ｄＸ
ｄｔ ＝ＫＸ

（Ｃ－Ｘ） （９．３１）

　　值得指出，在多数情况下，直接用式（９．２３）、式（９．２４）、式（９．２５）、式（９．２６）常会有偏差，因
为多数的固态反应，其接触界面不仅决定于反应物的分散度，而且还随反应进程变化。因此，
除了浓度和温度外，接触面积Ｆ是描述固态反应速度方程的另一个重要参数。于是，对于二
元系统的非均相反应的一般速度方程是：

ｄＸ
ｄｔ ＝ＫｎＦＣ

ｍ
ＡＣｎＢ （９．３２）

或

ｄＸ
ｄｔ ＝ＫｎＦＣ

ｎ （９．３３）

　　为了估计接触面积Ｆ随反应进程的变化关系，设反应物为颗粒半径为Ｒ０ 的球体或半棱
长为Ｒ０ 的立方形粉体，经ｔ时间后每个颗粒表面形成的产物层厚度为ｘ，则转化程度：

Ｇ＝
Ｒ３０－（Ｒ０－ｘ）３

Ｒ３０
（９．３４）
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Ｒ０－ｘ＝Ｒ０（１－Ｇ）１／３

或

ｘ＝Ｒ０［１－（１－Ｇ）１／３］ （９．３５）

　　相应于每个颗粒的反应表面积Ｆ′与转化程度Ｇ 的关系：

Ｆ′＝Ａ′（１－Ｇ）２／３ （９．３６）
式中　Ａ′———原料颗粒的起始表面积，对于球形Ａ′＝４πＲ２０；对于立方形Ａ′＝２４Ｒ２０。

若系统中反应物颗粒总数为Ｎ，则总接触表面积Ｆ＝ＮＦ′＝ＮＡ′（１－Ｇ）２／３。
由于

Ｎ ＝ １
４
３πＲ

３
０γ
＝ｋＲ－３

０ 　　（其中，ｋ＝ ３
４πγ

，γ是反应物表观密度）

则

Ｆ＝Ａ（１－Ｇ）２／３ （９．３７）

其中对于球形颗粒，Ａ ＝ ３γＲ０
，对于立方形Ａ ＝ １８πγＲ０

。将式（９．３７）代入式（９．３３）可求得不同

级数化学反应动力学方程的微分和积分形式。例如，零级反应：

ｄＧ
ｄｔ＝Ｋ０′Ｆ ＝Ｋ０′Ａ

（１－Ｇ）２／３＝Ｋ０（１－Ｇ）２／３ （９．３８）

其中Ｋ０＝Ｋ０′Ａ，积分并考虑到初始条件：ｔ＝０，Ｇ＝０，得

∫
Ｇ

０

ｄＧ
（１－Ｇ）２／３ ＝∫

ｔ

０
Ｋ０ｄｔ

Ｆ０（Ｇ）＝１－（１－Ｇ）１／３＝Ｋ０ｔ （９．３９）

　　用上述方法可得出零级反应圆柱状颗粒的公式

Ｆ１（Ｇ）＝１－（１－Ｇ）１／２＝Ｋ１ｔ （９．４０）

　　对于平板状颗粒，也同样可以求出：

Ｆ２（Ｇ）＝Ｇ＝Ｋ２ｔ （９．４１）

　　对于一级反应，则

ｄＧ
ｄｔ＝Ｋ３′Ｆ

（１－Ｇ）＝Ｋ３′Ａ（１－Ｇ）５／３

令

Ｋ３＝Ｋ３′Ａ
ｄＧ
ｄｔ＝Ｋ３

（１－Ｇ）５／３ （９．４２）

　　若忽略了接触面积的变化，则

ｄＧ
ｄｔ＝Ｋ３′

（１－Ｇ） （９．４３）

　　积分式（９．４２）和式（９．４３），并考虑到初始条件ｔ＝０，Ｇ ＝０得

Ｆ３（Ｇ）＝ ［（１－Ｇ）－２／３－１］＝Ｋ３ｔ （９．４４）

Ｆ３（Ｇ）＝ｌｎ（１－Ｇ）＝－Ｋ３′ｔ （９．４５）

Ｎａ２ＣＯ３＋ＳｉＯ →２ Ｎａ２Ｏ·ＳｉＯ２＋ＣＯ２ （９．４６）

　　图９．８是在ＮａＣｌ参与下，粒度Ｒ０＝０．０３６ｍｍ，ＳｉＯ２∶Ｎａ２ＣＯ３＝１，由于７４０℃时式（９．４６）
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反应的动力学实验结果，由于反应物颗粒足够细，并加入ＮａＣｌ作溶剂，使过程的扩散阻力大
为减小而处于化学动力学范围，实验结果满意地验证了式（９．４４）关系。

图９．８　在ＮａＣｌ参与下，Ｎａ２ＣＯ３＋ＳｉＯ →２ Ｎａ２Ｏ·ＳｉＯ２＋ＣＯ２ 反应动力学实验结果（Ｔ＝７４０℃）

【例９．１】　首先利用实验方法确定莫来石的形成是属于一级反应，并通过一级反应的公
式求出Ｋ１。然后利用Ｋ１理论上计算一下在已定的料块中粘土转化成莫来石所需要的保温
时间。这对于以莫来石为主晶相的陶瓷和耐火材料来说是很有意义的。

已知条件：某粘土的成分是ＳｉＯ２５１．２ｗｔ％，Ａｌ２Ｏ３３３．３ｗｔ％，烧失量是１１．２％，分析的全
部氧化物总和＝１００％，利用测定不溶于２０％氢氟酸的残渣来确定的莫来石化温度之数据是：

（煅烧温度１４５３Ｋ）
经过１ｈ的煅烧，残渣为烧后粘土的６．１％；
经过２ｈ的煅烧，残渣为烧后粘土的１２％；
经过３ｈ的煅烧，残渣为烧后粘土的１６．３％；
经过４ｈ的煅烧，残渣为烧后粘土的１９．２％；
经过５ｈ的煅烧，残渣为烧后粘土的２２％。
【解】　莫来石的形成反应是３Ａｌ２Ｏ３＋２ＳｉＯ ２ ３Ａｌ２Ｏ３·２ＳｉＯ２，到底能形成多少莫来

石，则需考虑粘土中Ａｌ２Ｏ３与ＳｉＯ２含量，以此来确定理论上可能形成莫来石的最大量。
设原粘土质量为１００ｇ，烧失后是１００－１１．２＝８８．８ｇ

ＷＳｉＯ２ ＝
５１．２
８８．８＝５７．５％

ＷＡｌ２Ｏ３ ＝
３３．３
８８．８＝３７．５％

　　莫来石（３Ａｌ２Ｏ３·２ＳｉＯ２）的相对分子量是４２６，Ａｌ２Ｏ３和ＳｉＯ２的相对分子量分别是１０２和

６０。于是理论上在粘土中所能形成的莫来石是：

３×１０２
４２６ ＝３７．５％ｘ％
ｘ＝５２．２

　　计算说明在粘土中最多形成５２．２％的莫来石，在这５２．２％的莫来石中有３７．５％的Ａｌ２Ｏ３
和１４．７％的ＳｉＯ２。亦即粘土中用于形成莫来石的原始质量分数是３７．５％Ａｌ２Ｏ３，１４．７％
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ＳｉＯ２。现将一定时间间隔的实验中测定的物质浓度列于表９．１中。
表９．１　不同时间反应进程数据

时间（ｈ） 莫来石产量（％）
莫来石中所含氧化物（％）

Ａｌ２Ｏ３ ＳｉＯ２

未反应氧化物百分率（％）

Ａｌ２Ｏ３ ＳｉＯ２

０ ０ ３７．５ １４．７

１ ６．１ ４．４ １．７ ３３．１ １３．０

２ １２．０ ８．６ ３．４ ２８．９ １１．３

３ １６．３ １１．７ ４．６ ２５．８ １０．１

４ １９．２ １３．８ ５．４ ２３．７ ９．３

５ ２２．０ １５．８ ６．２ ２１．７ ８．５

现在利用尝试法来判断莫来石形成的反应级数，先代入二级反应的公式，由于两种反应物
起始浓度不一样，而且不是等分子反应，所以用下面的公式

ｄｘ
ｄｔ＝Ｋ２

（ａ－ｘ）（ｂ－ｘ）

　　积分后

Ｋ２ｔ＝ １
ａ－ｂ

ｌｎ
（ａ－ｘ）
（ｂ－ｘ）

·ｂ
ａ

Ｋ２＝２．３ｔ
· １
ａ－ｂ

ｌｇ
（ａ－ｘ）
（ｂ－ｘ）

·ｂ
ａ

　　代入１ｈ煅烧后的数据

Ｋ２１ ＝２．３１ × １
３７．５－１４．７

ｌｇ
（３７．５－４．４）×１４．７
（１４．７－１．７）×３７．５＝

４．３×１０－５

　　代入２ｈ煅烧后的数据

Ｋ２２＝５．９×１０－５

　　代入３ｈ煅烧后的数据

Ｋ２３＝１．８×１０－５

　　显然不合适，Ｋ２ 不能保持常数，所以莫来石形成反应不是二级反应。
再代入一级反应的方程式（９．３０）中

Ｋ１１＝２．３ｌｇ ３７．５
３７．５－４．４＝

０．１２５

Ｋ１２＝０．１３１
Ｋ１３＝０．１２５
Ｋ１４＝０．１１５
Ｋ１５＝０．１１１

　　若以ＳｉＯ２ 的起始浓度为基准也可得到满意的结果：

Ｋ１１＝２．３ｌｇ １４．７
１４．７－１．７＝

０．１２３

Ｋ１２＝０．１３１
Ｋ１３＝０．１２４
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Ｋ１４＝０．１１５
Ｋ１５＝０．１１０

　　根据上述计算数据获得反应速度常数的平均值Ｋ１（１４５３Ｋ）＝０．１２１。于是可以从形式上
认为莫来石形成反应是一级反应。

下面利用Ｋ１＝０．１２１的数据来求该粘土中氧化铝完全转变为莫来石的保温时间。

Ｋ ＝２．３ｔｌｇ
３７．５
３７．５－ｘ

　　式中ｘ表示Ａｌ２Ｏ３转变程度，若９９．９与９９．０的Ａｌ２Ｏ３进行了反应，则

ｔ１＝ ２．３
０．１２１ｌｇ

３７．５
３７．５－３７．５×０．９９９＝

５７

ｔ２＝ ２．３
０．１２１ｌｇ

３７．５
３７．５－３７．５×０．９９＝

３８

　　计算结果表明保温时间３８ｈ已经足够了。从３８ｈ到５７ｈ，莫来石量只增加０．００９，在经济
上是不合算的，所以说并不是保温时间愈长愈好，超过５７ｈ再保温就更没有意义了。

９．３．３　扩散动力学范围

固态反应一般都伴随有物质的扩散迁移，由于在固相中的扩散速度通常较为缓慢，因而在
多数情况下，扩散速度往往起控制作用。

图９．９　平板扩散模型

菲克定律是描述扩散动力学的基础。由于固体中的扩散，常是
通过缺陷进行的，故晶体缺陷、界面、物料分散度、颗粒形状等因素都
对扩散速度有本质上的影响。根据不同条件，曾提出过多种动力学
方程。

９．３．３．１　抛物线形速度方程
此方程可从平板扩散模型导出。如图９．９所示，设平板状物质

Ａ与Ｂ 相互接触和扩散生成了厚度为Ｘ 的ＡＢ 化合物层。随后Ａ
质点通过ＡＢ 层扩散到ＢＡＢ 界面继续反应。若化学反应速度远大于扩散速度，则过程由扩

散控制。经ｄｔ时间，通过ＡＢ层迁移的Ａ 物质量为ｄｍ，平板间接触面积为Ｓ，浓度梯度为ｄＣｄｘ
，

则按菲克定律有：

ｄｍ
ｄｔ ＝ＤＳ

ｄＣ
ｄｘ

（９．４７）

　　如图９．９所示，Ａ物质在ａ、ｂ两点处的浓度分别为１００％和０，式（９．４７）可改写成：

ｄｍ
ｄｔ ＝ＤＳ

１
ｘ

（９．４８）

　　由于Ａ 物质迁移量ｄｍ是比例于Ｓｄｘ，故：

ｄｘ
ｄｔ＝

Ｋ４′Ｄ
ｘ

　　积分得：

Ｆ４（Ｇ）＝ｘ２＝２Ｋ４′Ｄｔ＝Ｋ４ｔ （９．４９）

　　式（９．４９）即为抛物线速度方程的积分式。说明反应产物层厚度与时间的２次方根成比
例。这是一个重要的基本关系，可以描述各种物理或化学的控制过程并有一定的精确度。图
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９．１０示出的金属镍氧化时的增重曲线就是一个例证。但是，由于采用的是平板模型，忽略了
反应物间接触面积随时间变化的因素，使方程的准确度和适用性都受到局限。

图９．１０　金属镍的氧化增重曲线 图９．１１　杨德模型

９．３．３．２　杨德方程
在硅酸盐材料生产中通常采用粉状物料作为原料，这时，在反应过程中，颗粒间接触界面

积是不断变化的。所以用简单的方法来测量大量粉状颗粒上反应产物层厚度是困难的。为
此，杨德在抛物线速度方程基础上采用了“球体模型”（图９．１１）导出了扩散控制的动力学关
系。

如图９．１１所示，杨德假设：

（１）反应物是半径为Ｒ０的等径球粒；
（２）反应物Ａ是扩散相，即Ａ成分总是包围着Ｂ 的颗粒，而且Ａ、Ｂ同产物Ｃ 是完全接触

的，反应自球表面向中心进行；
（３）Ａ在产物层中的浓度是线性的，而且扩散层截面积一定，于是：
反应物颗粒初始体积

Ｖ１＝ ４３πＲ
３
０ （９．５０）

　　未反应部分的体积

Ｖ２＝ ４３π
（Ｒ０－ｘ）３ （９．５１）

　　产物的体积

Ｖ ＝ ４３π
［Ｒ３０－（Ｒ０－ｘ）３］ （９．５２）

式中　ｘ———产物层厚度。
现以Ｂ物质为基准的转化程度为Ｇ，则

Ｇ＝ ＶＶ１ ＝
Ｒ３０－（Ｒ０－ｘ）３

Ｒ３０
＝１－ １－ｘＲ（ ）０

３
（９．５３）

ｘ２

Ｒ２０
＝ ［１－（１－Ｇ）１／３］２ （９．５４）

代入抛物线速度方程式（９．４９）得：

ｘ２＝Ｒ２０［１－（１－Ｇ）１
／３］２＝Ｋ４ｔ （９．５５）
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Ｆ５（Ｇ）＝ ［１－（１－Ｇ）１／３］２＝Ｋ４
Ｒ２０
ｔ＝Ｋ５ｔ （９．５６）

式中　Ｋ５＝
Ｋ４
Ｒ２０＝ｃｅ

－ ｑＲＴ———杨德速度常数。

　ｃ———常数；

　ｑ———活化能；

　Ｒ———气体常数。
微分式（９．５６）得：

ｄＧ
ｄｔ＝

３
２Ｋ５

（１－Ｇ）２／３

１－（１－Ｇ）１／３ ＝
Ｋｊ

（１－Ｇ）２／３

１－（１－Ｇ）１／３
（９．５７）

式中　Ｋｊ＝３２Ｋ５
。

为了验证方程的正确性，杨德对ＢａＣＯ３、ＣａＣＯ３等碳酸盐和ＳｉＯ２、ＭｏＯ３ 等氧化物间的一
系列固态反应进行了研究。为使反应物接近于上述假设，让半径为Ｒ０的碳酸盐颗粒（Ｂ）充分
地分散在过量的细微ＳｉＯ２粉体中。对于反应ＢａＣＯ３＋ＳｉＯ →２ ＢａＳｉＯ３＋ＣＯ２的实测结果示
于图９．１２。由图９．１２可见，随着反应温度的升高，反应速率明显提高了，但都很好地符合杨
德方程。波利（Ｐｏｌｅ）和泰勒（Ｔａｙｌｏｒ）采用Ｎａ２ＣＯ３∶ＳｉＯ２＝１∶２（摩尔比）研究了该体系统的
反应动力学关系，同样证实了杨德方程（如图９．１３）。此外，利用图９．１２或图９．１３算出不同

温度下的Ｋ５ 值，作出ｌｎＫ５～１Ｔ
关系图，则可求得反应活化能ｑ和杨德速度常数的普遍式。

图９．１２　不同温度下ＢａＣＯ３ 与ＳｉＯ２ 的反应动力学 图９．１３　不同温度下Ｎａ２ＣＯ３ 与ＳｉＯ２ 的反应动力学

较长时间以来，杨德方程被认为是一个较经典的固态反应动力学方程而被广泛接受，但仔
细分析杨德在推导方程所作的假设，就容易发现它的局限性。对ＢａＣＯ３、ＣａＣＯ３ 等碳酸盐和

ＳｉＯ２、ＭｏＯ３ 等氧化物间的一系列反应进行实验研究，发现在反应初期都基本符合杨德方程
（９．５７）式，而后偏差就愈来愈大。为什么会这样呢？原因是杨德方程虽然采用了球体模型，在
计算产物厚度时考虑了接触界面的变化，即利用反应前后球体之体积差算出产物层厚度ｘ。
但在将ｘ值代入抛物线方程时实质上又保留了扩散面积恒定的假设，这是导致其局限性的主

要原因。在反应初期，即ｘ
Ｒ
比值很小的情况下，扩散面积变化也很小，可以接近杨德方程的计

算结果。但当ｘ
Ｒ
比值较大时，扩散面积缩小得较多，计算结果与实验数据当然偏差愈来愈大。
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因此，曾提出过多种修正方案。例如考虑反应过程中扩散面积变化的影响时，可用３
２
［１－（１－

Ｇ）２／３］－Ｇ＝Ｋ５ｔ代替。例如考虑到杨德方程系从一维扩散方程导出的局限性，提出过基于球
体的三维扩散方程导出的关系：－ｌｇ（１－Ｇ）＝Ｋｌｇｔ等等。其中值得指出的是金斯特林格等人
应用球形三维扩散方程，对球形颗粒的扩散动力学所作的分析和提出的相应动力学关系，得到
了广泛的重视。

９．３．３．３　金斯特林格方程
已经指出，抛物线速度方程是以反应过程中扩散截面积保持不变为前提的。而对于球状

颗粒的反应，扩散截面是随反应过程而减少。杨德方程采用了球状模型但却保留了扩散截面
恒定的不合理假设，这是导致其局限性的重要原因之一。金斯特林格采用了杨德的球状模型，
但放弃了扩散截面不变的假设，从而导出了更有普遍性的新动力学关系。

图９．１４　金斯特林格模型

如图９．１４所示，设反应物Ａ 是扩散相，Ｂ是平均半径为

Ｒ０ 的球形颗粒；反应沿整个球表面同时进行，首先Ａ和Ｂ 形
成产物ＡＢ，其厚度ｘ随反应进行不断增厚；若Ａ 扩散到Ａ
ＡＢ 界面上Ａ 的阻力远小于通过ＡＢ 层的扩散阻力，则ＡＡＢ
界面上Ａ 的浓度可视为不变，即等于Ｃ０；因反应由扩散控制，
故Ａ在ＢＡＢ 界面的浓度为零。

由于粒子是球形的，产物两侧界面Ａ 的浓度不变，故随
产物层厚度增加，Ａ 在产物层内的浓度分布是ｒ和时间ｔ函
数，即反应过程是一个不稳定扩散问题，可以用球面坐标情况下的菲克扩散方程描述：

Ｃ（ｒ，ｔ）
ｔ ＝Ｄ 

２Ｃ
ｒ２ ＋

２
ｒ
Ｃ
（ ）［ ］ｒ

（９．５８）

　　根据初始和边界条件

ｒ＝Ｒ０　　　　　　ｔ＞０，Ｃ（Ｒ０，ｔ）＝Ｃ０ （９．５９）

ｒ＝Ｒ０－ｘ　　　　ｔ＞０，Ｃ（Ｒ０－ｘ，ｔ）＝０ （９．６０）

ｄｘ
ｄｔ＝

Ｄ
ε
Ｃ
（ ）ｒ ｒ＝Ｒ０－ｘ

（９．６１）

ｔ＝０，　　　ｘ＝０ （９．６２）

式中ε＝ρｎ
μ
是比例常数，其中ρ和μ分别是产物ＡＢ 的密度和分子量，ｎ是反应的化学计量常

数，即和一个Ｂ 分子化合所需的Ａ 的分子数，Ｄ 是Ａ 在ＡＢ 中的扩散系数。
为了简化求解，可以近似地把不稳定问题的解，归结为一个等效的稳定扩散问题的解。在

等效稳定扩散条件下，球表面处Ａ 的浓度为Ｃ０。在ＡＢ层厚度为任意ｘ时，单位时间通过该
层的Ａ 的物质量不随时间变化，而仅仅与ｘ有关。则：

ＤＣ
ｒ
４πｒ２＝Ｍ（ｘ）＝ （常数） （９．６３）

Ｃ
ｒ＝

Ｍ（ｘ）

４πｒ２Ｄ
（９．６４）

将式（９．６４）在ｒ＝Ｒ０－ｘ和ｒ＝Ｒ０范围内积分，得：

Ｃ０＝－
Ｍ（ｘ）

４πＤ
１
ｒ

Ｒ０

Ｒ０－ｘ
＝ Ｍ（ｘ）

４πＤ
ｘ

Ｒ０（Ｒ０－ｘ）
（９．６５）
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由此，

Ｍ（ｘ）＝Ｃ０Ｒ０
（Ｒ０－ｘ）·４πＤ
ｘ

（９．６６）

将式（９．６６）代入式（９．６４）得：

Ｃ
ｒ＝

Ｃ０Ｒ０（Ｒ０－ｘ）
ｘｒ２

（９．６７）

将式（９．６７）代入式（９．６１）即得到在球形颗粒ＡＢ 产物层增厚速度为

ｄｘ
ｄｔ＝Ｋ６′

Ｒ０
ｘ（Ｒ０－ｘ）

（９．６８）

式中　Ｋ６′＝ＤεＣ０
。

积分式（９．６８）

ｘ２ １－２３
ｘ
Ｒ（ ）０ ＝Ｋ６ｔ　　（Ｋ６＝２Ｋ６′） （９．６９）

将式（９．３４）代入式（９．６８）、式（９．６９）中，即可得出以Ｇ 表示的金斯特林格动力学方程的微分
和积分形式：

ｄＧ
ｄｔ＝Ｋ６

（１－Ｇ）１／３

１－（１－Ｇ）１／３ ＝
Ｋｒ

（１－Ｇ）１／３

１－（１－Ｇ）１／３
（９．７０）

Ｆ６（Ｇ）＝１－２３Ｇ－
（１－Ｇ）２／３＝Ｋ６ｔ （９．７１）

图９．１５　Ｃ２Ｓ在１３５０℃时合成反应的Ｆ（Ｇ）ｔ图

　　许多实验研究表明，金斯特林格方程具有
更好的普遍性。图９．１５是在１３５０℃，ＳｉＯ２∶
ＣａＣＯ３＝１∶２时，Ｃ２Ｓ合成反应时的ＦＧ与ｔ的
关系。由图可见，在反应进行了相当长的时间
内，即在较高转化程度的条件下，式（９．７１）仍然
适用。但若用杨德方程处理这些数据则会有较
大偏差，其动力学常数Ｋ５ 将随Ｇ 值变化而变
化。

此外，金斯特林格方程具有较好的普遍性还可以从方程本身得到说明。

令ｉ＝ｘＲ０
，代入式（９．６８）得：

ｄｘ
ｄｔ＝Ｋ６′

Ｒ０
ｘ（Ｒ０－ｘ）＝

Ｋ６′
Ｒ０

１
ｉ（１－ｉ）＝

Ｋ
ｉ（１－ｉ）

（９．７２）

　　以ｉ～１Ｋ
ｄｘ
ｄｔ
作图（见图９．１６）可见，产物层增厚速率ｄｘｄｔ

随ｘ
Ｒ０
而变化，并于ｉ≈０．５处出现极

小值。当ｉ很小，即转化程度很小时，ｄｘｄｔ≈
Ｋ６′
ｘ
。方程可转化为抛物线速度方程。当ｉ＝０或ｉ

＝１时，ｄｘｄｔ→∞
，这说明反应不受扩散控制而进入化学反应动力学范围了。

杨德方程与金斯特林格方程之比较：
比较式（９．５７）与式（９．７０）得：
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图９．１６　反应产物层增厚速率与ｘＲ０
关系

图９．１７　金斯特林格方程与杨德方程之比较

ｄＧ
ｄ（ ）ｔ ｒ

ｄＧ
ｄ（ ）ｔ ｊ

＝Ｋｒ
（１－Ｇ）１／３

Ｋｊ（１－Ｇ）２／３
＝ （１－Ｇ）－１／３

（９．７３）

　　根据式（９．７３），以

ｄＧ
ｄ（ ）ｔ ｒ

ｄＧ
ｄ（ ）ｔ ｊ

对Ｇ 作图，可得图９．１７曲线。可见，当Ｇ值较小即转化程度较

低时，

ｄＧ
ｄ（ ）ｔ ｒ

ｄＧ
ｄ（ ）ｔ ｊ

≈１，说明两方程是基本一致的；反之，随Ｇ 值增加，两式偏差越来越大。可见，

杨德方程只是在转化程度较小时适用。当Ｇ值较大时，Ｋｊ将随Ｇ 的增大而增大，而金斯特林
格方程则在一定程度上克服了杨德方程的局限。

此外，对于半径为Ｒ０的圆柱形颗粒，当反应物沿圆柱表面形成的产物层扩散的过程起控
制作用时，其动力学方程为：

Ｆ７（Ｇ）＝ （１－Ｇ）ｌｎ（１－Ｇ）＋Ｇ ＝Ｋ７ｔ （９．７４）

９．３．４　通过流体相传输的反应和动力学表达式

这一类固态反应包括气化、气相沉积和耐火材料腐蚀等，这里着重讨论前两种情况。

９．３．４．１　气化（气固反应）
这里所讨论的气化过程和升华（直接由固态变为气态）还有所不同。这里论及的气化问题

包含有分解反应，只不过分解之后都变成气相。例如：

２ＳｉＯ２（ｓ ） ２ＳｉＯ（ｇ）＋Ｏ２（ｇ） （９．７５）

　　该反应在１５９３Ｋ时，平衡常数是：

Ｋ ＝
ｐ２ＳｉＯ·ｐＯ２
ａ２ＳｉＯ２

＝１０－２５ （９．７６）
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　　假设ＳｉＯ２ 的活度ａＳｉＯ２＝１（对于固体均可做此种假设），则

Ｋ ＝ｐ２ＳｉＯ·ｐＯ２ ＝１０
－２５ （９．７７）

显然大气中氧的分压控制了ＳｉＯ（ｇ）的分压，也就是说ＳｉＯ２在高温下气化的程度取决于氧分压。
例如在还原气氛的条件下氧的分压很小，ｐＯ２＝１．０１３×１０

－１６ｋＰａ（即１０－１８ａｔｍ），ＳｉＯ的压
力可按下式求出：

ｐ２ＳｉＯ ＝１０
－２５

１０－１８ ＝
１０－７＝１０×１０－８

ｐＳｉＯ ＝３．３×１０－４ａｔｍ＝３．３４×１０－２ｋＰａ
　　可以看出这类反应的速率取决于热力学的推动力、表面反应的动力学、反应表面的条件以
及周围的气氛。在平衡的情况下Ｋｎｕｄｓｅｎ曾推出一公式

ｄｎｉ
ｄｔ ＝

Ａｐｉａｉ
２πＭｉ槡 ＲＴ

（９．７８）

式中　
ｄｎｉ
ｄｔ
———ｉ组分在每单位时间内失去的物质的量；

　Ａ———样品面积；

　ａｉ———气化系数（ａｉ≤１）；

　Ｍｉ———ｉ的相对分子质量；

　ｐｉ———样品上ｉ组分的分压。

Ｋｎｕｄｓｅｎ具体用该公式算了上述反应在１５９３Ｋ时ＳｉＯ２的损失量是：５×１０－５ｍｏｌ／（ｃｍ２·ｓ）。

１９６７年 Ｍ．Ｓ．Ｃｒｏｗｌｅｙ对不同含量的ＳｉＯ２ 耐火制品在氢气氛（１００％）做了实验，将这些
耐火制品放入１００％氢气氛的炉子内在１６９８Ｋ下保温５０ｈ，测量各种含量的耐火制品的损失
量示于图９．１８中，该图表明ＳｉＯ２含量愈高损失愈多。这种情况的分解反应是按下式进行的：

Ｈ２（ｇ）＋ＳｉＯ２（ｓ）＝ＳｉＯ（ｇ）＋Ｈ２Ｏ（ｇ） （９．７９）

图９．１８　Ｈ２ 气氛中ＳｉＯ２ 质耐火材料的质量损失

　

　

图９．１９　在１６４３Ｋ温度下ＳｉＯ２ 质耐火材料

的质量损失（实验条件：气氛 Ｈ２７５％

＋Ｎ２２５％，在３２ｈ加水蒸气至１５０ｈ）
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　　根据式（９．７９），只要在炉内气氛中加入少量水蒸气就可以大大减少ＳｉＯ２ 的气化，实际上
就是增加了硅质制品的使用寿命，其效果从图９．１９可以一目了然。

９．３．４．２　化学气相沉积
近年来，在电子技术方面，薄膜开发及应用之所以深受重视，其原因主要有两个：
（１）由于薄膜很薄，使得结构紧凑。例如一个厚４０ｎｍ，宽２４．５μｍ的薄膜电阻，其单位长

度的电阻为同样材料制成的直径２４．５μｍ的电阻丝的５００倍。
（２）把许多互连的元器件制造在一个基片上，以构成“薄膜集成电路”，从而实现电路集成

化。电路集成化有许多优点，即成本低，再现性好和性能高，特别是可靠性高。目前，薄膜制备
工艺大约为三大类，真空蒸发镀膜、溅射镀膜和化学镀膜。在化学镀膜中，化学蒸气镀膜是一
种重要的方法，以下作一介绍。

化学气相沉积技术的重要应用是在单晶基片上外延生长单晶锗及单晶硅。根据所用的掺
杂材料，这种薄膜可以制成ｐ型导电层或ｎ型导电层，用这种方法形成的ｐｎ结与常规方法形
成的ｐｎ结相似。现以通过氢气还原产生硅薄膜为例说明此种技术的原理。化学反应式是：

ＳｉＣｌ４＋２Ｈ ２ Ｓｉ＋４ＨＣｌ （９．８０）
沉积设备示意图见图９．２０。进入的氢气通过ＳｉＣｌ４液面，于是ＳｉＣｌ４的蒸气就混入氢气中。这
种混合气体经过竖式反应室，在反应室中，基片的温度适合于上述反应向右进行。于是在热的
基片表面产生还原反应，反应生成的Ｓｉ沉积在基片上，逐渐形成一个沉积层，副产物 ＨＣｌ随
后要排除。

图９．２０　硅的化学气相沉积

一般来说，控制反应气体的化学位（或浓度）就可控制沉积的速率。沉积的速率和沉积的
温度决定反应动力学和在反应表面上还原分解的产物能够“结晶”的速率。倘若在反应室中的
气体Ｓｉ的过饱和度很大，均态气相成核就发生，也就是说多相表面是不需要的。实际上过饱
和度是较小的，Ｓｉ只能沿着基片表面结晶沉积。沉积的完整性，多孔性，优先的颗粒取向等取
决于特定的材料和沉积速率。通常是较慢的沉积和较高的温度造成更完美的沉积层。

下面选择一个简单的系统（见图９．２１），在这系统中，过程进行的速率是由气相扩散阶段所
决定。也就是说，气相扩散、通过界面层的扩散、分子和界面的结合、结晶等过程中以气相扩散
为最慢。这是可以做到的，只要整个系统中压力很低（１０．１３Ｐａ＜ｐ总＜１０１３２Ｐａ），而且扩散所
需要的浓度梯度很小，气相扩散就变得很慢，这样使得沉积可从容不迫地进行，质量提高。为
了讨论方便，把这个系统看成是闭合的。两室温度不同，左边的温度稍高，右边的温度稍低，互
相之间由一个截面积为Ａ 的管子连通。假定化学反应在每个室中达到热力学平衡，反应
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式为：

ＦｅＣｌ２（ｇ）＋Ｈ２Ｏ
　 低温 　
幑 幐帯帯帯高温 ＦｅＯ（ｓ）＋２ＨＣｌ （９．８１）

图９．２１　ＦｅＯ的化学传输反应示意图

　　由于二室温度不同，所以平衡常数不同。显然在高温中ＦｅＣｌ２ 在整个混合气体中的浓度
要稍高一些，而低温室中ＦｅＣｌ２的浓度要稍低一些。这样就出现了浓度梯度，扩散流将从热室
流向冷室。所以ＦｅＣｌ２（ｇ）的扩散速率可用菲克定律描述：

ｄｎ
ｄｔ＝－ＡＤ

ｄＣ
ｄｘ＝－ＡＤ

ΔＣ
ｌ ＝－ＡＤＣｃ－Ｃｈｌ

（９．８２）

式中　ｎ———被传输的物质的量；

　Ｄ———扩散系数；

　Ｃｈ———高温室中ＦｅＣｌ２（ｇ）的浓度；

　Ｃｃ———低温室中ＦｅＣｌ２（ｇ）的浓度。
由于气体稀薄，可看成理想气体，所以有

Ｃｈ ＝ｎｈＶ ＝ ｐｈ
ＲＴｈ

（９．８３）

　　浓度差为

Ｃｃ－Ｃｈ ≈ｐｃ－ｐｈＲＴａｖ
（９．８４）

式中　Ｔａｖ———平均温度。
于是传递速率为

ｄｎ
ｄｔ＝－

ＡＤ
ｌＲＴａｖ

（ｐｃ－ｐｈ） （９．８５）

　　根据化学平衡的知识，平衡压力可以由对应温度下的标准形成自由焓来确定，即

ΔＧ０ｈ ＝－ＲＴｈｌｎ
ｐＦｅＣｌ２·ｐＨ２Ｏ
ｐ２ＨＣｌａＦｅＯ

（９．８６）

ΔＧ０ｃ ＝－ＲＴｃｌｎ
ｐ２ＨＣｌａＦｅＯ
ｐＦｅＣｌ２·ｐＨ２Ｏ

（９．８７）

式中　ｐＨＣｌ———ＨＣｌ的分压；

　ｐＦｅＣｌ２———ＦｅＣｌ２的分压；

　ｐＨ２Ｏ———Ｈ２Ｏ的分压；
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　αＦｅＯ———ＦｅＯ的活度。
在整个闭合系统中，若 ＨＣｌ之起始分压为Ｂ，则有一部分 ＨＣｌ通过形成等摩尔的ＦｅＣｌ２

和 Ｈ２Ｏ来降低其分压，则式（９．８６）调整为：

ΔＧｏｈ ＝－ＲＴｈｌｎ
ｐＦｅＣｌ２·ｐＨ２Ｏ
（Ｂ－ｐＨＣｌ）２

（９．８８）

　　考虑到等量物质其分压相同，所以有：

ΔＧｏｈ ＝－ＲＴｈｌｎ
ｐ２ＦｅＣｌ２

（Ｂ－２ｐＦｅＣｌ２）
２ （９．８９）

　　在每个温度下求解式（９．８９），即可得到传质速率的预期值。

９．３．５　过渡范围

固态反应动力学关系是与反应机理和条件密切相关的。因此，建立动力学关系时，必须首
先确定反应过程为哪一过程所控制。当固相反应中界面化学反应速率和反应物通过产物层扩
散的速率彼此相当而不能忽略某一个时，动力学处理就变得相当复杂了，这时，很难用一个简
单方程描述。一般只能按不同情况采用一些近似关系表达。例如，如果化学反应速率和扩散
速率都不可忽略时，可用泰曼的经验关系进行估算：

ｄｘ
ｄｔ＝

Ｋ１０′
ｔ

（９．９０）

　　积分得：

ｘ＝Ｋ１０ｌｎｔ （９．９１）
式中　Ｋ１０′、Ｋ１０———速度常数，与温度、扩散系数和颗粒接触条件有关。

以上讨论了一些重要的固态反应动力学关系，归纳列于表９．２。如上所述，每个动力学方
程都仅适用于某一定条件和范围，因此，要正确地应用这些关系，首先必须确定和判断反应所
属的范围和类型。以上所述的各种动力学关系的积分形式均可用Ｆ（Ｇ）＝Ｋｔ通式表示，式中ｔ

是时间，Ｇ是反应转化率，Ｋ＝Ｋ′
Ｒ２０
。为便于分析比较，也可将这些方程归纳成Ｆ（Ｇ）＝Ａ ｔ

ｔ０．（ ）５ 的
形式，式中ｔ０．５是对应于Ｇ＝０．５的反应时间（即半衰期）；Ａ是与Ｆ（Ｇ）形式有关的计算常数，例
如

Ｆ６（Ｇ）＝１－２３Ｇ－
（１－Ｇ）２／３＝Ｋ６ｔ （９．９２）

　　当Ｇ＝０．５，ｔ＝ｔ０．５时，代入得

Ｆ６（０．５）＝０．０３６７＝Ｋ６ｔ０．５＝Ｋ′
Ｒ２０
ｔ０．５ （９．９３）

　　两式结合得

Ｆ６（Ｇ）＝１－２３Ｇ－
（１－Ｇ）２／３＝Ｋ６ｔ＝０．０３６７ ｔ

ｔ０．（ ）５ （９．９４）

　　依此求得各不同动力学方程中相应的Ａ 值（见表９．２），并以Ｇ 对ｔｔ０．５
分别作出图９．２２。

对照此图与表９．２可见，各种动力学方程的Ｇ～ｔｔ０．５
曲线可明显地分为两组：第一组是属扩散

控制的Ｆ４（Ｇ）、Ｆ５（Ｇ）、Ｆ６（Ｇ）和Ｆ７（Ｇ）４个方程，第二组是属界面化学反应控制的Ｆ０（Ｇ）、Ｆ１（Ｇ）、Ｆ２（Ｇ）
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和Ｆ３（Ｇ）４个方程。由此，可以通过实验测定作出Ｇ～ｔｔ０．５
曲线加以比较，以确定反应所属的类

型和机理。至于要进一步区别在同一控制范围内的不同动力学方程，则有赖于较精确的实验
数据和较高的转化率。

图９．２２　各种类型反应中Ｇ～ｔｔ０．５
曲线（曲线序号对应的方程见表９．２）

表９．２　部分重要的固态反应动力学方程

控制范围 反应类型 动力学方程的积分式 Ａ值
对应于图

９．２２的曲线

界面化学

反应控制

零级反应（对于球形颗粒） Ｆ０（Ｇ）＝１－（１－Ｇ）１／３＝Ｋ０ｔ＝０．２０６３ ｔ
ｔ０．（ ）５ ０．２０６３ ７

零级反应（对于圆柱形颗粒） Ｆ１（Ｇ）＝１－（１－Ｇ）１／２＝Ｋ１ｔ＝０．２９２９ ｔ
ｔ０．（ ）５ ０．２９２９ ６

零级反应（对于平板试样） Ｆ２（Ｇ）＝Ｇ＝Ｋ２ｔ＝０．５０００ ｔ
ｔ０．（ ）５ ０．５０００ ５

一级反应（球形颗粒） Ｆ３（Ｇ）＝ｌｎ（１－Ｇ）＝－Ｋ３ｔ＝０．６９３１ ｔ
ｔ０．（ ）５ ０．６９３１ ９

扩散控制

抛物线速度方程（平板试样） Ｆ４（Ｇ）＝Ｇ２＝Ｋ４′ｔ＝０．２５００ ｔ
ｔ０．（ ）５ ０．２５００ １

杨德方程（球形试样） Ｆ５（Ｇ）＝［１－（１－Ｇ）１／３］２＝Ｋ５ｔ＝０．０４２６ ｔ
ｔ０．（ ）５ ０．０４２６ ３

金斯特林格方程（球形试样） Ｆ６（Ｇ）＝１－２３Ｇ－
（１－Ｇ）２／３＝Ｋ６ｔ＝０．０３６７ ｔ

ｔ０．（ ）５ ０．０３６７ ４

对圆柱形试样 Ｆ７（Ｇ）＝（１－Ｇ）ｌｎ（１－Ｇ）＋Ｇ＝Ｋ７ｔ＝０．１５３ ｔ
ｔ０．（ ）５ ０．１５３４ ２

９．４　材料制备中的插层反应

９．４．１　插层反应对晶体结构的要求（结构条件）

插层反应是在材料原有的晶体相结构中插入额外的原子或离子来达到氧化还原反应目的

的方法。要实施插层反应，晶体结构应具有一定的开放性，即晶体结构能允许一些外来的原子
或离子扩散进入或逸出的晶体结构，使原来晶体的结构和组成发生变化，生成新的晶体材料。
要使原子或离子进入或逸出晶体结构，可以采用插层法或局部离子变换法。

·２９４· ９　材料制备中的固态反应



具有层状或链状结构的过渡金属氧化物或硫化物ＭＸｎ（Ｍ＝过渡金属，Ｘ＝Ｏ、Ｓ）能够在
室温条件下与锂或其他碱金属离子发生插层反应，生成还原相ＡｘＭＸｎ（Ａ＝Ｌｉ、Ｎａ、Ｋ）。插层
反应无论在材料制备技术还是材料应用方面都具有如下特点：（１）所发生的反应是可逆的，可
以采用化学或电化学方法来实施；（２）反应是局部的，主体的结构变化不大。（３）插入主体

ＭＸｎ 中的离子、电子具有相当大的迁移度，可以作为离子或电子混合导电材料。例如，用丁基
锂溶液在环己烷中与ＴｉＳ２反应，可生成ＬｉｘＴｉＳ２。也可用金属锂作阳极，用ＴｉＳ２作阴极，浸入
高氯酸锂的二氧戊环的溶液中组成一个电池，当使两个电极短路时，锂离子便以原子形式嵌入

ＴｉＳ２ 的层间，补偿电子由阳极经外电路流向阴极。
同样地，石墨类基质晶体具有平面环状结构，其层间可插入各种碱金属离子、卤素离子，氨

和胺等。当外来原子或离子渗入层与层之间的空间时，层间距增大，而发生逆反应时，即原子
从晶体中逸出时层间距缩小，恢复原状。

局部离子交换法是发生于开放性结构中的外来原子或离子进入或逸出晶体的另一种方

法。常发生于具有层状或三维网络结构的无机固体中。如βＡｌ２Ｏ３ 中钠离子可被 Ｈ３Ｏ
＋、

Ｈ４＋等一价和二价的阳离子所取代。无机固体中的阳离子被质子交换后的材料表现出很高的
质子导电性。离子交换反应受动力学和热力学因素的制约。

９．４．２　插层复合法制备有机无机纳米复合材料

９．４．２．１　插层复合原理和分类
插层复合法是制备聚合物层状硅酸盐（ＰＬＳ）纳米复合材料的方法之一。首先将单体或

聚合物插入经插层剂处理的层状硅酸盐片层之间，进入层间的聚合物分子破坏硅酸盐的片层
结构，使其剥离成厚为１ｎｍ、面积为１００ｎｍ×１００ｎｍ的层状硅酸盐基本单元，并均匀分散在聚
合物基体中，以实现聚合物与粘土类层状硅酸盐在纳米尺度上的复合。

按照复合的过程，插层复合法分为：插层聚合和聚合物插层两类。
（１）插层聚合（ＩｎｔｅｒｃａｌａｔｉｏｎＰｏｌｙｍｅｒｉｚａｔｉｏｎ）：
先将聚合物单体分散，插层进入层状硅酸盐片层中，然后原位聚合，利用聚合时放出的大

量热量克服硅酸盐片层间的库仑力，使其剥离（Ｅｘｆｏｌｉａｔｅ），从而使硅酸盐片层与聚合物基体以
纳米尺度相复合。按照聚合反应类型的不同，插层聚合可以分为插层缩聚和插层加聚两种。

（２）聚合物插层（ＰｏｌｙｍｅｒＩｎｔｅｒｃａｌａｔｉｏｎ）
将聚合物熔体或溶液与层状硅酸盐混合，利用力化学或热力学作用使层状硅酸盐剥离成

纳米尺度的片层，并均匀分散在聚合物基体中。插层复合法制备ＰＬＳ纳米复合材料的流程示
意于图９．２３。

聚合物插层又可分为聚合物溶液插层和聚合物熔融插层两种。聚合物溶液插层是聚合物
大分子链在溶液中借助溶剂而插层进入蒙脱土的硅酸盐片层间，然后再挥发除去溶剂。这种
方式需要合适的溶剂来同时溶解聚合物和分散粘土，而且大量的溶剂不易回收，对环境不利。
聚合物熔融插层是将聚合物加热到其软化温度以上，在静止条件或剪切力作用下直接插层进
入蒙脱土的硅酸盐片层间。

９．４．２．２　层状硅酸盐及其表面修饰
目前研究较多并具有实际应用前景的层状硅酸盐是一些２∶１型粘土矿物，如蒙脱土等。

层间具有可交换性阳离子，如Ｎａ＋、Ｍｇ２＋、Ｃａ２＋等。它们可与无机金属离子、有机阳离子型表
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图９．２３　插层复合法制备ＰＬＳ纳米复合材料流程示意图

面活性剂和阳离子染料等进行阳离子交换进入粘土层间。通过离子交换作用使得层状硅酸盐
层间距增加，由不到１ｎｍ增加到１ｎｍ以上，甚至几纳米。在适当的聚合条件下，单体在片层
之间聚合可能使层间距进一步增大，甚至解离成单层，使粘土以１ｎｍ厚的片层均匀分散于聚
合物基体中。

在制备聚合物层状硅酸盐（ＰＬＳ）纳米复合材料时，常采用有机阳离子（插层剂）进行离子
交换使层间距增大，并改善层间微环境，使粘土内外表面由亲水转变为疏水，降低硅酸盐表面
能，以利于单体或聚合物插入粘土层间形成ＰＬＳ纳米复合材料，因此，层状硅酸盐的表面修饰
是制备ＰＬＳ纳米复合材料的关键环节之一。

插层剂的选择必须符合以下条件：
（１）容易进入层状硅酸盐晶片（００１）之间的纳米空间，并能显著增大层间距。
（２）插层剂分子应与聚合物单体或高分子链之间具有较强的物理或化学作用。以利于单

体或聚合物插层反应的进行，并可增强粘土片层与聚合物两相间的界面粘结，有助于提高复合
材料性能。从分子设计观点看，插层剂有机阳离子的分子结构应与单体及其聚合物相容，具有
参与聚合的基团，这样聚合物基体能够通过离子键同硅酸盐片层相连接，显著提高聚合物层状
硅酸盐的界面相互作用。

（３）价廉易得，最好是现有的工业品。常用的插层剂有烷基铵盐、季铵盐、吡啶类微生物
和其他阳离子表面活性剂。

以烷基氨基酸对粘土的表面修饰为例。图９．２４为不同长度碳链的ω氨基酸盐上碳原子
数与粘土层间距离的关系。粘土层间距离随着粘土层中的氨基酸碳原子数的增加而增加。图

９．２５为其模型示意图。当ω氨基酸 ［Ｈ３Ｃ （ＣＨ２）ｎ－ １ ＣＯＯＨ ］的碳原子数ｎ≤８时，膨胀

剂与粘土片层方向平行排列；ｎ≥１１，膨胀剂与粘土片层方向以一定角度倾斜排列。
在１００℃时，己内酰胺单体（熔点７０℃）以熔融状态浸入粘土片层中间，层间距离明显增

加。可看到，在ｎ＜１１时粘土片层距离变化基本一致；而在ｎ＞１１时高温下粘土层间距离明显
增加，表明膨胀剂通过离子交换作用已插入硅酸盐片层中，并与粘土片层方向垂直取向。因
此，具有较长脂肪链的烷基氨基酸膨胀剂有利于粘土片层的撑开及离子交换作用的进行。

９．４．２．３　插层复合动力学

Ｇｉａｎｎｅｌｉｓ等用原位ＸＲＤ和ＴＥＭ对聚苯乙烯熔体插层有机化层状硅酸盐过程的动力学
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图９．２４　有机化蒙脱土的层间距与氨基酸碳原子数之间的关系

１—ω氨基酸／粘土（有机土）；２—ε己内酰胺（有机土），２５℃；３—ε己内酰胺（有机土），１００℃

图９．２５　粘土经有机化处理的膨胀过程
表示ω烷基氨基酸； 表示己内酰胺单体

进行了系统研究，计算了不同温度和聚乙烯分子量的插层速率以及混杂材料形成的活化能。
认为聚合物熔体插层反应分两步进行：聚合物分子链扩散进入初级粒子（ＰｒｉｍａｒｙＰａｒｔｉｃｌｅｓ）聚
集体和扩散进入硅酸盐层间域。而熔体插层的控制步骤在于高分子链扩散进入初级粒子的质
量传递过程。在此基础上，提出了聚合物熔体插层的平均场（ＭｅａｎＦｉｅｌｄ）模型，建立了选择相
容的聚合物有机化层状硅酸盐粘土体系的一般原则：聚合物的极化度越大或亲水性越强，有
机化层状硅酸盐的功能化基团越短，越有利于减小插层剂烷基链与聚合物之间的不利相互作
用，即越有利于插层反应地进行。实验结果表明：ＰＳ蒙脱土纳米复合材料形成的活化能与纯
聚合物熔体的分子链扩散活化能相近，高分子链在硅酸盐片层间的扩散行为至少与其在本体
熔体中相当，因此复合材料在加工成型后就已经形成，可利用与常规聚合物相同的工艺条件如
挤出进行加工，不需要额外的热处理时间。

９．５　影响固态反应的因素

由于固态反应过程主要包括界面上的化学反应和产物内部物质传递两个步骤。因此，除
了反应物的化学组成、特性和结构状态以及温度、压力等因素外，凡是可能活化晶格，促进物质
的内、外扩散作用的因素都会对反应产生影响。
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９．５．１　反应物化学组成的影响

化学组成是影响固态反应的内因，是决定反应方向和速度的重要条件。从热力学角度看，
在一定温度、压力条件下，反应可能进行的方向是自由焓减少（ΔＧ＜０）的过程，而且负值愈大，
过程的推动力也愈大，则沿该方向反应的几率也大。从结构角度看，反应物中质点间的作用力
愈大，则可动性和反应能力愈小，反之亦然。

其次，在同一反应系统中，固态反应速度还与各反应物间的比例有关。如果颗粒相同的Ａ
和Ｂ 反应生成物ＡＢ，若改变Ａ与Ｂ 比例会改变产物层厚度、反应物表面积和扩散截面的大
小，从而影响反应速度。例如增加反应混合物中“遮盖”物的含量，则产物层厚度变薄，相应的
反应速度也增加。

当反应混合物中加入少量矿化剂（也可能是由存在于原料中的杂质引起的），则常会对反
应产生特殊的作用。表９．３列出了少量ＮａＣｌ可使不同颗粒尺寸Ｎａ２ＣＯ３与Ｆｅ２Ｏ３ 反应的加
速作用。数据表明：在一定温度下，添加少量ＮａＣｌ可使不同颗粒尺寸Ｎａ２ＣＯ３ 的转化率提高

０．５～６倍，而且颗粒愈大的，作用也愈明显。关于矿化剂的作用原理则是复杂和多样的。一
般认为它可以通过与反应物形成固溶体而使其晶格活化，反应能力增强；或与反应物形成低共
熔物，使物系在较低温度下出现液相加速扩散和对固相的溶解作用；或与反应物形成某种活性
中间体而处于活化状态；或通过矿化剂离子对反应物离子的极化作用，促使其晶格畸变和活化
等等。应该注意的是矿化剂总是以某种方式参与到固态反应中去的。

表９．３　ＮａＣｌ对Ｎａ２ＣＯ３＋Ｆｅ２Ｏ３ 反应的作用

ＮａＣｌ添加量

（相对于Ｎａ２ＣＯ３的％）

不同颗粒尺寸的Ｎａ２ＣＯ３转化率（％）

０．０６～０．０８８ｍｍ ０．２７～０．３５ｍｍ ０．６～２ｍｍ

０ ５３．２ １８．９ ９．２
０．８ ８８．６ ３６．８ ２２．９
２．２ ３８．６ ７３．８ ６０．１

９．５．２　反应物颗粒及均匀性的影响

颗粒尺寸大小主要是通过以下途径对固态反应起影响的。首先物料颗粒尺寸愈小，比表
面积愈大，反应界面和扩散截面增加，反应产物层厚度减少，使反应速度增大。同时，按威尔表

图９．２６　ＺｎＯ和Ａｌ２Ｏ３ 颗粒尺寸对

ＺｎＡｌ２Ｏ４ 生成速度的影响

面学说，随粒度减小，键强分布曲线变平，弱键比率增
加，反应和扩散能力增强。因此，粒径愈小，反应速度愈
快，反之亦然。此外，颗粒尺寸的影响也直接反映在各
动力学方程中的速度常数项Ｋ，因为Ｋ 值是反比于颗粒
半径Ｒ２０。图９．２６表示出不同尺寸的ＺｎＯ和 Ａｌ２Ｏ３ 在

１２００℃时形成速率的影响。
其次，同一反应物系由于物料尺寸不同，反应速度

可能会属于不同动力学范围控制。例如 ＣａＣＯ３ 与

ＭｏＯ３反应，当取等摩尔比成分并在较高温度（６００℃）下
反应时，若ＣａＣＯ３颗粒大于 ＭｏＯ３，反应由扩散控制，反

应速度主要随ＣａＣＯ３ 颗粒减少而加速。倘若ＣａＣＯ３ 与 ＭｏＯ３ 比值较大，ＣａＣＯ３ 颗粒度小于
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ＭｏＯ３ 时，由于产物层厚度减薄，扩散阻力很小，则反应将由 ＭｏＯ３ 升华过程所控制，并随

ＭｏＯ３ 粒径减少而加剧。
最后应该指出，在实际生产中往往不可能控制均等的物料粒径，这时反应物料的颗粒级配

对反应速度同样是重要的，因为物料颗粒大小对反应速度的影响是平方关系。于是，即使少量
较大尺寸的颗粒存在，都可能显著地延缓反应过程的完成。故生产上宜使物料颗粒分布控制
在较窄范围之内。

９．５．３　反应温度的影响

温度是影响固态反应速度的重要的外部条件。一般随温度升高，质点热运动动能增大，反

应能力和扩散能力增强。对于化学反应，因其速度常数Ｋ＝Ａｅｘｐ － Ｑ（ ）ＲＴ
。式中碰撞系数Ａ

是几率因子Ｐ 和反应物质点碰撞数目Ｚ０ 的乘积（Ａ＝ＰＺ０），Ｑ是反应活化能。显然，随温度

升高，质点动能增高，于是Ｋ 值增大。对于扩散过程，因扩散系数Ｄ＝Ｄ０ｅｘｐ － ｕ（ ）ＲＴ
，式中Ｄ０

＝ａνａ２０，即决定于质点在晶格位置上的本征振动频率ν和质点间平均距离ａ０。故随温度升高，
扩散系数Ｄ 增大。说明温度对化学反应和扩散过程有着类似的影响。但由于ｕ值通常比Ｑ
值小，因此，温度对化学反应的加速作用一般也比对扩散过程为大。

９．５．４　压力和气氛的影响

对不同反应类型，压力的影响也不同。在两固相间的反应中，增大压力有助于颗粒的接触
面积增加，加速物质传递过程，使反应速度增加。但对于有液、气相参与的反应中，扩散过程主
要不是通过固体粒子的直接接触实现的。因此提高压力有时并不表现出积极作用，甚至会适
得其反。例如粘土矿物脱水反应和伴随有气相产物的热分解反应以及某些由升华控制的固态
反应等等，增加压力会使反应速度下降。由表９．４所列数据可见，随着水蒸气压增高，高岭土
的脱水温度和活化能明显提高，脱水速度将降低。试验表明，当在４７５℃，水蒸气分压分别为

＜１０－３ｍｍＨｇ和４７ｍｍＨｇ时，高岭土脱水５０％所需时间ｔ０．５分别为５ｍｉｎ和３１５ｍｉｎ，其变化约
达６０倍。脱水速度和水蒸气压的关系可由下式估计：

ｌｇ１－
Ｋｐ
Ｋ（ ）０ ＝ｍ＋ｎｌｇｐ （９．９５）

式中　Ｋｐ、Ｋ０———分别相当于水蒸气压为ｐ和０时的脱水反应速度常数；

　ｍ、ｎ———决定于温度的参数。
表９．４　不同水蒸气压力下高龄土的脱水活化能

水蒸气压（ｍｍＨｇ） 温度范围（℃） 活化能（ｋＪ／ｍｏｌ）

＜１０－３ ３９０～４５０ ２１３．１８
４．６ ４３５～４７５ ３５１．１２
１４ ４５０～４８０ ３７６．２０
４７ ４７０～４９５ ４６８．１６

除压力外，气氛对固态反应也有重要影响，它可以通过改变固体吸附特性而影响其表面反
应活性。对于一系列能形成非化学计量的化合物ＺｎＯ、ＣｕＯ等，气氛可直接影响晶体表面缺
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陷的浓度和扩散机构与速度。

９．５．５　反应物活性的影响

实践证明，同一物质处于不同结构状态时其反应活性差异甚大。一般说来，晶格能愈高、
结构愈完整和稳定的，其反应活性也低。因此，对于难熔氧化物间的反应和烧结往往是困难
的。为此通常采用具有高活性的活性固体作为原料。例如Ａｌ２Ｏ３ →＋ ＣｏＯ ＣｏＡｌ２Ｏ４ 反应

中，若分别采用轻烧Ａｌ２Ｏ３和较高温度煅烧制得的死烧Ａｌ２Ｏ３ 作原料，其反应速度相差近１０
倍，表明轻烧Ａｌ２Ｏ３ 具有高得多的反应活性。根据海德华定律，即物质在转变温度附近质点
可动性显著增大、晶格松懈和活化的原理，工艺上可以利用多晶转变伴随的晶格重排来活化晶
格；或是利用热分解反应和脱水反应形成具有较大比表面和晶格缺陷的初生态或无定形物质
等措施提高反应活性。这点在烧结一章还将讨论。

上面着重从物理化学角度来讨论固态反应问题和影响因素。必须指出，它与实际生产情
况常会有距离。因为在推导各种动力学时，总是假定颗粒很小，传热很快，而且生成的气相产
物（如ＣＯ２ 等）逸出时阻力可以忽略，并未考虑到外界压力等因素。而在实际生产中这些条件
是难以满足的。因此生产上还应从反应工程角度来考虑影响固态反应速度的因素。特别是由
于硅酸盐材料生产通常要求高温作业，这时，传热速度对反应的进行影响很大。例如把石英砂
压成粒径为５０ｍｍ的球，约以８℃／ｍｉｎ的速度进行加热，使之进行的相变反应，约需７５ｍｉｎ完
成。而在同样加热速度下，用相同粒径的石英单晶球做试验，则相变时仅１３ｍｉｎ。产生这种差
异的原因除了两者的传热系数不同（单晶体约为１８．８１ｋＪ／（ｍ·ｈ·℃）而成型球约为２．０９
ｋＪ／（ｍ·ｈ·℃）外，还由于石英单晶是透辐射性的，其传热方式不同于成型球，即不是由传导
机构连续传热，而可以透过直接传热。因此相变反应不是在依序向球中心推进的界面上进行，
而是在具有一定宽度范围内甚至在整个体积内同时进行，从而大大加速相变反应速度。可见，
从工程角度考虑，传热速度和传质速度一样对固态反应具有同等重要的意义。

本章小结

固态之间的反应较液态、气态间的反应在速度上要慢得多。不同的固态反应在反应机理
上可能相差很大，但都包含接触界面上的化学反应以及反应物通过产物层的扩散这两个基本
过程。如果在接触界面上发生化学反应形成产物层后，随后的反应物通过产物层的扩散不能
进行，或进行的速度非常缓慢，则可以认为固相反应基本上中止了。例如，有些金属表面的氧
化即属于这种情况。若能设法阻止扩散，就能防止金属进一步氧化。相反，在材料合成与制备
中，则往往希望反应能够快速、持续地进行下去，以获得更多的反应产物。这时，通常采取各种
技术手段，改变反应物的活性、反应物的接触状况及接触面积、控制反应气氛及分压大小，以达
到控制固相反应进程的目的。

固相反应动力学方程的建立，依赖于对固相反应机理的了解，依赖于建立动力学方程时所
采用的模型及其与实际反应物接触状况吻合的程度，以及求解动力学方程时定解条件的确定
及获得等多种因素。因此，目前已建立的动力学方程的应用都是非常有限的。

实际应用中，要控制固相反应，通常从影响固相反应的系列因素入手，通过改变相关条件
来实现对固相反应的控制。
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思考题与习题

９．１　若由 ＭｇＯ和Ａｌ２Ｏ３ 球形颗粒之间的反应生成 ＭｇＡｌ２Ｏ４ 是通过产物层的扩散进行的：

（１）画出其反应的几何图形并推导出反应初期的速度方程。

（２）若在１３００℃时ＤＡｌ３＋ ＞ＤＭｇ２＋ ，Ｏ２－基本不动，那么哪一种离子的扩散控制着 ＭｇＡｌ２Ｏ４ 的生成？为什

么？

９．２　镍（Ｎｉ）在０．１ａｔｍ的氧气中氧化，测得其质量增量（μｇ／ｃｍ
２）如下表：

温 度
时　间

１（ｈ） ２（ｈ） ３（ｈ） ４（ｈ）
温　度

时　间

１（ｈ） ２（ｈ） ３（ｈ） ４（ｈ）

５５０℃ ９ １３ １５ ２０ ６５０℃ ２９ ４１ ５０ ６５
６００℃ １７ ２３ ２９ ３６ ７００℃ ５６ ７５ ８８ １０６

（１）导出合适的反应速度方程；

（２）计算其活化能。

９．３　由Ａｌ２Ｏ３ 和ＳｉＯ２ 粉末反应生成莫来石，过程由扩散控制，扩散活化能为２０９ｋＪ／ｍｏｌ，１４００℃下，１ｈ
完成１０％，求１５００℃下，１ｈ和４ｈ各完成多少？（应用杨德方程计算）

９．４　比较杨德方程、金斯特林格方程优缺点及适用条件。

９．５　粒径为１μｍ球状 Ａｌ２Ｏ３ 由过量的 ＭｇＯ微粒包围，观察尖晶石的形成，在恒定温度下，第１ｈ有

２０％的Ａｌ２Ｏ３ 起了反应，计算完全反应的时间。

（１）用杨德方程计算；

（２）用金斯特林格方程计算。

９．６　当测量氧化铝的水化物的分解速率时，发现在等温反应期间，质量损失随时间线性增加到５０％左

右，超过５０％时质量损失的速率就小于线性规律。速率随温度指数增加，这是一个由扩散控制的反应还是由

界面一级反应控制的反应？当温度从４５１℃增至４９３℃时，速率增大到１０倍，计算此过程的活化能。（利用表

９．２及图９．２２进行分析）

９．７　由Ａｌ２Ｏ３ 和ＳｉＯ２ 粉末形成莫来石反应，由扩散控制并符合杨德方程，实验在温度保持不变的条件

下，当反应进行１ｈ的时候，测知已有１５％的反应物发生了反应。

（１）将在多少时间内全部反应物都生成产物？

（２）为了加速莫来石的生成，应采取什么有效措施？

９．８　试分析影响固态反应的主要因素。

９．９　如果要合成镁铝尖晶石，可供选择的原料为 ＭｇＣＯ３、Ｍｇ（ＯＨ）２、ＭｇＯ、Ａｌ２Ｏ３·３Ｈ２Ｏ、γＡｌ２Ｏ３、

αＡｌ２Ｏ３。从提高反应速率的角度出发，选择什么原料较好？请说明原因。

·９９４·思考题与习题
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本章提要

公元前３０００年，埃及人就掌握了粉末冶金技术，其中一道重要工序便是烧结。可见
烧结是一门古老的工艺，人类早就掌握了烧结这门技术，但对烧结进行理论研究仅始于

２０世纪中期。现在，烧结在许多工业领域得到广泛应用，如陶瓷、耐火材料、粉末冶金、超
高温材料等生产过程中都含有烧结过程。

烧结的目的是把粉状材料转变为块体材料，并赋予材料特有的性能。烧结得到的块
体材料是一种多晶材料，其显微结构由晶体、玻璃体和气孔组成。烧结直接影响显微结构
中晶粒尺寸和分布、气孔大小形状和分布及晶界的体积分数等。从材料动力学角度看，烧
结过程的进行，依赖于基本动力学过程———扩散，因为所有传质过程都依赖于质点的迁
移。烧结中粉状物料间的种种变化，还会涉及到相变、固相反应等动力学过程，尽管烧结
的进行在某些情况下并不依赖于相变和固相反应的进行。由此可见，烧结是材料高温动
力学中最复杂的动力学过程。

材料性质与其显微结构密切相关。烧结过程也是赋予材料一定显微结构的过程。所
以研究物质在烧结过程中的各种物理化学变化，对指导生产、控制产品质量，研制新型材
料显得特别重要。本章主要介绍烧结的简要历史、烧结机理及动力学、烧结中的晶粒长大
及再结晶、影响烧结的因素等知识，并对一些特殊烧结方法作一简要介绍。

１０．１　概　　述

１０．１．１　烧结理论研究的历史

烧结理论的研究对象是粉末和颗粒的烧结过程。这些粉末和颗粒可以是金属或合金、晶
体或非晶体、工程陶瓷或耐火材料。

从科学的角度对烧结进行研究大致是在第二次世界大战前后的１０年间（１９３５～１９４６年）
开始的。在此之前，仅仅有一些初步的烧结实验研究，是发现科学问题和提出科学问题的理论
孕育期。Ｂｉｓｔｉｃ曾经对涉及烧结的大量文章用电子计算机加以归纳分析，以历史时间为横坐
标，以烧结研究的内容及意义所涉及的文章篇数为纵坐标，如图１０．１所示给出了一组曲线，示
意了烧结理论研究的过去、现在和未来。

烧结理论的研究经历了三次大的飞跃。第二次世界大战结束后不久出现了烧结理论研究
的第一次飞跃。１９４５年，当时的苏联科学家Ｆｒｅｎｋｅｌ同时发表了两篇重要的学术论文：“晶体
中的粘性流动”和“关于晶体颗粒表面蠕变与晶体表面天然粗糙度”。在第一篇文章中，Ｆｒｅｎ
ｋｅｌ第一次把复杂的颗粒系统简化为两个球形（实际上是以两个圆的互相粘结为模型），考虑了



图１０．１　烧结理论研究的历史轨迹

１—实验研究；２—显微结构研究；３—动力学研究；４—电子理论；５—材料性能预测

与空位流动相关的晶体物质（而不是非晶体物质）的粘性流动烧结机制，导出了烧结颈长大速
率的动力学方程。在第二篇文章中Ｆｒｅｎｋｅｌ考虑了颗粒表面原子的迁移问题，强调了物质向
颗粒接触区迁移和靠近接触颈的体积变形在烧结过程中同时起重要作用的观点。这两篇文章
标志着对烧结过程进入了认真的理论研究的新时期，是烧结理论的经典之作，对烧结问题的理
论研究起到了重要的推动作用。

烧结理论的第二个飞跃始于１９７１年左右。飞跃的特征是理论的扩展及其第二个层面的
纵向理论研究的深入。典型的代表是Ｓａｍｓｏｎｏｖ用他的价电子稳定组态模型解释活化烧结现
象；Ｌｅｎｅｌ提出塑性流动物质迁移机制的新概念；Ｒｈｉｎｅｓ提出了烧结的拓扑理论，Ｋｕｃｚｙｎｓｋｉ等
人给出烧结的统计理论，Ｍｕｎｉｒ和Ｇｅｒｍａｎ对活化烧结和液相烧结进行了深入研究，Ａｓｈｂｙ提
出了烧结图和热压、热等静压等压力烧结下的蠕变模型。可以说，一大批烧结动力学理论出现
了，这大大丰富了对致密化过程的描述和对显微组织发展的评估。在这一领域内，被称作第二
层面的烧结理论的研究是极其活跃和广泛的。一大批金属、陶瓷的复合材料和现代工程材料
的开发，需要运用粉末冶金及粉末工艺为手段，这是促进粉末冶金烧结理论发展的主要原因。

烧结理论的第三个飞跃是计算机模拟技术的运用和发展。计算机模拟技术的出现给发展
预测烧结全过程和烧结材料显微组织及性能提供了有力的工具。早在１９６５年，Ｎｉｃｈｏ１ｓ和

Ｍｕｌｌｉｎｓ就尝试过用数字计算机模拟烧结颈的发展过程，但似乎很快就被人们遗忘了。２０世
纪８０年代后期，一些研究者用计算机对烧结材料晶粒生长进行了模拟。当时，将计算机技术
应用于烧结研究的目的，不是对抽象的单一因素影响的物理模型进行复杂、精确的数学计算，
而是对尽可能靠近实际情况的复杂物理模型进行系统的模拟，以期对烧结进行深入的认识和
有效的控制。比如１９９０年，Ｋｕ等人对反应烧结Ｓｉ３Ｎ４ 建立了计算机模拟的晶粒模型（Ｇｒａｉｎ
Ｍｏｄｅｌ）和尖锐界面模型（ＳｈａｒｐＩｎｔｅｒｆａｃｅＭｏｄｅｌ）。模型不仅描述了化学反应和烧结同时进行
下的组织发展，而且还预报了包括压制阶段的系统的致密化特征。同样，对加压烧结过程，如
热等静压，Ａｓｈｂｙ也有诸如计算机模拟的压力烧结图的预报。这样一些工作是烧结理论研究
的高级阶段。可以预料，当人们对烧结过程本质进一步了解，且模型进一步完善和统一后，有
效地对烧结过程进行智能控制的目的一定会实现。

·１０５·１０．１　烧 结 概 述



１０．１．２　烧结的基本类型

对于不同的粉末系统，应用不同的烧结技术，烧结过程也就各有不同。图１０．２给出典型
的烧结过程类型。一般地讲，烧结可以分为两大类：不施加外压力的烧结和施加外压力的烧
结，简称不加压烧结（ＰｒｅｓｓｕｒｅｌｅｓｓＳｉｎｔｅｒｉｎｇ）和加压烧结（ＡｐｐｌｉｅｄＰｒｅｓｓｕｒｅｏｒＰｒｅｓｓｕｒｅａｓｓｉｓ
ｔｅｄＳｉｎｔｅｒｉｎｇ）。

图１０．２　典型粉末烧结分类示意图

固相烧结（ＳｏｌｉｄＳｔａｔｅＳｉｎｔｅｒｉｎｇ）是指松散的粉末或经压制具有一定形状的粉末压坯被置
于不超过其熔点的设定温度中，在一定的气氛保护下，保温一段时间的操作过程。所设定的温
度称为烧结温度，所用的气氛称为烧结气氛，所用的保温时间称为烧结时间。这样看来，不加
压固相烧结似乎可以简单地定义为粉末压坯的（可控气氛）热处理过理。但有一点不同，致密
材料（如钢铁）在热处理过程中只发生一些固相转变，而粉末在烧结过程中还必须完成颗粒间
接触由物理结合向化学结合的转变。

固相多元系反应烧结（ＲｅａｃｔｉｏｎＳｉｎｔｅｒｉｎｇ）一般是以形成被期望的化合物为目的的烧结。
化合物可以是金属间化合物，也可以是陶瓷。烧结过程中颗粒或粉末之间发生的化学反应可
以是吸热的，也可以是放热的。

活化烧结（ＡｃｔｉｖａｔｅｄＳｉｎｔｅｒｉｎｇ）是指固相多元系，一般是二元系粉末固相烧结。常常通过
将微量第二相粉末（常称之为添加剂、活化剂、烧结助剂）加入到主相粉末中去的方法，以达到
降低主相粉末烧结温度，增加烧结速率或抑制晶粒长大和提高烧结材料性能的目的。

液相烧结（ＬｉｑｕｉｄＰｈａｓｅＳｉｎｔｅｒｉｎｇ）也是二元系或多元系粉末烧结过程，但烧结温度超过
某一组元的熔点，因而形成液相。液相可能在一个较长时间内存在，称为长存液相烧结；也可
能在一个相对较短的时间内存在，称为瞬时液相烧结。比如，存在着共晶成分的二元粉末系
统，当烧结温度稍高于共晶温度时出现共晶液相，是一种典型的瞬时液相烧结过程。值得指出
的是，活化烧结和液相烧结可以大大提高原子的扩散速率，加速烧结过程，因而出现了把它们
统称为强化烧结的趋势。

对松散粉末或粉末压坯同时施以高温和外压，则是所谓的加压烧结。

·２０５· １０　烧　　结



热压（ＨｏｔＰｒｅｓｓｉｎｇ）是指对置于限定形状的石墨模具中的松散粉或对粉末压坯加热的同
时对其施加单轴压力的烧结过程。热等静压（ＨｏｔＩｓｏｓｔａｔｉｃＰｒｅｓｓｉｎｇ）是指对装于包套之中的
松散粉末加热的同时对其施加各向同性的等静压力的烧结过程。

粉末热锻（ＰｏｗｄｅｒＨｏｔＦｏｒｇｉｎｇ）又称烧结锻造，一般是先对压坯预烧结，然后在适当的高
温下再实施锻造。更复杂一点的烧结是将上述典型烧结过程进行“排列组合”，形成一系列令
人眼花缭乱的液相热压、反应热压和反应热等静压等复杂的烧结过程。近年来，在研制特种结
构材料和功能材料的同时，产生了一些新型烧结方法，如微波烧结、放电等离子体烧结、自蔓延
高温合成等。

１０．２　烧结过程及机理

由于烧结过程的理论研究起步较晚，因而至今还没有一个统一的普遍适应的理论，已有的
研究成果，基本上都是从烧结时所伴随的宏观变化角度，用简化模型来观察和研究烧结机理及
各阶段的动力学关系。相信随着科学技术的进步及研究工作的深入，从微观方面的研究一定
会取得突破。

烧结过程是如何产生的，其机理如何？这是讨论烧结时首先应该明确的基本问题。

１０．２．１　烧结过程

首先从烧结体的宏观性质随温度的变化上来认识烧结过程。

１０．２．１．１　烧结温度对烧结体性质的影响
图１０．３是新鲜的电解铜粉（用氢还原的），经高压成型后，在氢气气氛中于不同温度下烧

结２ｈ，然后测其宏观性质：密度、电导率、抗拉强度，并对温度作图，以考察温度对烧结进程的
影响。

图１０．３　烧结温度对烧结体性质的影响

１—电导率；２—拉力；３—密度

由图１０．３中的曲线１和２的变化趋势可知，随烧结温度的升高，电导率和抗拉强度增加，
而曲线３在６００℃（相当于铜熔点的６０％，即０．６Ｔｍ）以前很平坦，表明密度几乎无变化，６００℃
以上，密度迅速增加。这项研究表明，在颗粒空隙被填充之前（即气孔率显著下降以前），颗粒
接触处就已产生某种键合，使得电子可以沿着键合的地方传递，故电导率和抗拉强度增大。温
度继续升高，物质开始向空隙传递，密度增大。当密度达到理论密度的９０％～９５％后，其增加

·３０５·１０．２　烧结过程及机理



速度显著减小，且常规条件下很难达到完全致密。说明坯体中的空隙（气孔）完全排除是很
难的。

图１０．４　粉状成型体的烧结过程示意

１０．２．１．２　烧结过程的模型示意
根据烧结性质随温度的变化，可以把烧结过程用

图１０．４的模型来表示，以增强对烧结过程的感性
认识。

粉料成型后，其颗粒间彼此以点接触，有的可能
互相分开，颗粒间的空隙很多，如图１０．４（ａ）所示。随

烧结温度的升高和时间的延长，颗粒间发生键合并重排，图１０．４（ａ）中的大气孔逐渐消失，气
孔的总体积迅速下降，但颗粒间仍以点接触为主，总表面积变化不大，如图１０．４（ｂ）所示。这
时烧结体颗粒接触状况由（ａ）→（ｂ）。温度继续升高，传质过程开始进行，颗粒间接触状态由点
接触逐渐扩大为面接触，接触界面积增加，固气表面积相应减少，但气孔仍然是连通的，如图

１０．４（ｃ）所示。颗粒接触状况由（ｂ）→（ｃ）。随温度不断升高，传质过程继续进行，颗粒界面不
断发育长大，气孔相应地缩小和变形而形成孤立的闭气孔。同时，颗粒界面开始移动，粒子长
大，气孔迁移到颗粒界面上消失，致密度提高，如图１０．４（ｄ）所示。

至此，我们对烧结过程有了一个初步的认识。根据上面讨论，烧结过程可以分为三个阶
段：烧结初期、中期和后期。其特征列于表１０．１。

表１０．１　烧结初期、中期、后期的特征

烧结初期 　坯体中颗粒重排，接触处产生键合，大气孔消失，但固气总表面积变化不大

烧结中期 　传质开始，粒界增大，空隙进一步变形缩小，但仍然连通，形如隧道

烧结后期 　传质继续进行，粒子长大，气孔变成孤立闭气孔，制品强度提高，密度达到理论值的９５％以上

１０．２．２　烧结推动力

由于烧结的致密化过程是通过物质传递和迁移实现的，因此必然存在某种推动力才能推
动物质的定向迁移。实际上，粉体颗粒尺寸很小，比表面积大，具有较高的表面能，即使在加压
成型体中，颗粒间接触面积也很小，总表面积很大而处于较高能量状态。根据能量最低原理，
系统将自发地向低能量状态变化，使系统的表面能减少。可见，烧结是一个自发的不可逆过
程，系统表面能降低是推动烧结进行的基本动力。

表面张力会使弯曲液面产生毛细孔引力或附加压强差ΔＰ。对于半径为ｒ的球形液滴，此
压强差为：

ΔＰ＝２γｒ
（１０．１）

　　对于非球形曲面则为：

ΔＰ≈γ
１
ｒ１＋

１
ｒ（ ）２ （１０．２）

式中　ｒ１、ｒ２———非球形曲面的两个主曲率半径。
表面张力还能使凹、凸表面处的蒸气压ｐ分别低于和高于平面表面处的蒸气压ｐ０，其关

系可以用开尔文公式表达：
对于球形表面

·４０５· １０　烧　　结



ｌｎｐ
ｐ０ ＝

２Ｍγ
ｄＲＴｒ

（１０．３）

　　对于非球形表面

ｌｎｐ
ｐ０ ＝

Ｍγ
ｄＲＴ

１
ｒ１＋

１
ｒ（ ）２ （１０．４）

图１０．５　凹凸不平的固体表面的

附加压强差及物质迁移

式中　ｄ———液体密度；

　Ｍ———分子量；

　Ｒ———气体常数。
显然，式（１０．１）、式（１０．２）表达了弯曲表面的曲率半径和

表面张力以及作用在该曲面上压力之间的相互关系。对于表
面能约为１×１０－４Ｊ／ｃｍ２的氧化物，按照式（１０．１）计算，当颗粒
半径为１μｍ时，附加压强差ΔＰ约为２０ａｔｍ，这显然是十分可
观的。对于如图１０．５所示的表面凹凸不平的固体颗粒，其凸
面处呈正压，凹面处呈负压，故存在着使物质自凸处向凹处迁
移，或使空位反向迁移的趋势，即物质从凸面处蒸发，通过气相
迁移至凹面处凝聚，这时物质迁移的推动力应是ΔＰ１ 与ΔＰ２
之和。

式（１０．４）表达了在一定温度下，表面张力对不同曲率半径的弯曲表面上蒸气压的影响关
系。因此，如果固体在高温下有较高蒸气压，则可以通过气相导致物质从凸表面向凹表面处传
递。此外，在后面将进一步讨论到，若以固体表面的空位浓度Ｃ或固体溶解度Ｌ 分别代替式
（１０．４）中的蒸气压ｐ，则对于空位浓度和溶解度也都有类似于式（１０．４）的关系，并能推动物质
的扩散传递。可见，作为烧结基本推动力的表面张力降低在不同的烧结机理中可以通过流动、
扩散和液相或气相传递等方式推动物质的迁移。但由于固体有巨大的内聚力，这在很大程度
上限制着烧结的进行，只有当固体质点具有明显可动性时，烧结才能以较快的速度进行，故温
度对烧结速度有本质的影响。一般当温度接近于泰曼温度（０．５～０．８）Ｔｍ 时，烧结速度就明显
地增加。

１０．２．３　烧结机理

既然烧结是基于颗粒间的接触和键合，以及在表面张力推动下物质的传递完成的。那么
颗粒间是怎样键合的？物质是经由什么途径传递的？这是涉及烧结机理的两个重要问题。

１０．２．３．１　颗粒的粘附作用
把两根新拉制的玻璃纤维相互叠放在一起，然后沿纤维长度方向轻轻地相互拉过，即可发

现其运动是粘滞的，两根玻璃纤维会互相粘附一段时间，直到玻璃纤维弯曲时才被拉开，这说
明两根玻璃纤维在接触处产生了粘附作用。许多其他实验也同样证明，只要两固体表面是新
鲜或清洁的，而且其中一个是足够细或薄的，粘附现象总会发生。倘若用两根粗的玻璃棒做实
验，则上述的粘附现象就难以被觉察。这是因为一般固体表面即使肉眼看来是足够光洁的，但
从分子尺度看仍是很粗糙的，彼此间接触面积很小，因而粘附力比起两者的质量就显得很小
之故。

由此可见，粘附是固体表面的普遍性质，它起因于固体表面力。当两个表面靠近到表面力
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场作用范围时，即发生键合而粘附。粘附力的大小直接取决于物质的表面能和接触面积，故粉
状物料间的粘附作用特别显著。让两个表面均匀润湿一层水膜的球形粒子彼此接触，水膜将
在水的表面张力作用下变形，使两颗粒迅速拉紧靠拢和聚结（图１０．６）。在这过程中水膜的总
表面积减少了δｓ，系统总表面能降低了γδｓ，在两个颗粒间形成了一个曲率半径为ρ的透镜状
接触区（通常称颈部）。对于没有水膜的固体粒子，因固体的刚性使它不能像水膜那样迅速而
明显地变形，然而相似的作用仍然会发生。因为当粘附力足以使固体粒子在接触点处产生微
小塑性变形时，这种变形就会导致接触面积增大，而扩大了接触面，又会使粘附力进一步增加
并获得更大的变形，依此循环和叠加就可能使固体粒子间产生类似于图１０．６那样的粘附（见
图１０．７）。因此，粘附作用是烧结初始阶段，导致粉体颗粒间产生键合、靠拢和重排，并开始形
成接触区的一个原因。

图１０．６　表面存在水膜的两固体球的粘附

　

图１０．７　在扩展的粘附接触面上的变形

作用（Ａ处的细线表示粘附力）

１０．２．３．２　物质的传递
在烧结过程中物质传递的途径是多样的，相应的机理也各不相同。但如上所述，它们都是

以表面张力下降作为推动力的。
（１）流动传质

图１０．８　晶体中空位迁移与外力作用的关系

这是指在表面张力作用下通过变形、流动引起
的物质迁移。属于这类机理的有粘性流动和塑性流
动。

在实际晶体中总是有缺陷的。在不同温度下，
晶体中总存在一定数目的平衡空位浓度。随温度升
高，质点热振动变大，空位浓度增加，并可能发生依
序向相邻的空位位置移动。由于空位是统计均匀分
布的，故质点的这种迁移在整体上并不会有定向的

物质流产生，如图１０．８（ａ），但若存在着某种外力场，如表面张力作用时，则质点（或空位）就会
优先沿此表面张力作用的方向移动如图１０．８（ｂ），并呈现相应的定向物质流，其迁移量是与表
面张力大小成比例的，并服从如下粘性流动的关系。

Ｆ
Ｓ ＝η

ｖ
ｘ

（１０．５）
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式中　ＦＳ
———剪切应力；

　ｖｘ
———流动速度梯度；

　η———粘度系数。
弗伦克尔首先利用此关系式，研究了相互接触的两颗固体粒子的颈部曲面，在毛细孔引力

作用下，使固体表面层物质产生粘性流动的烧结问题。
如果表面张力足以使晶体产生位错，这时质点通过整排原子的运动或晶面的滑移来实现

物质传递，这种过程称塑性流动。可见塑性流动是位错运动的结果。与粘性流动不同，塑性流
动只有当作用力超过固体屈服点时才能产生，其流动服从宾汉（Ｂｉｎｇｈａｍ）型物体的流动规律，
即：

Ｆ
Ｓ －τ＝η

ｖ
ｘ

（１０．６）

式中　τ———极限剪切力。
（２）扩散传质
扩散传质是指质点（或空位）借助于浓度梯度推动而迁移的传质过程。如图１０．６和图

１０．７所示，烧结初期由于粘附作用使粒子间的接触界面逐渐扩大并形成具有负曲率的接触

区。按式（１０．２）在颈部由于曲面特性所引起的毛细孔引力Δｐ≈γ
ρ
。

对于不受应力作用的晶体，其空位浓度Ｃ０ 取决于温度Ｔ 和形成空位所需的能量ΔＧｆ，
即：

Ｃ０＝ｎ０Ｎ ＝ｅｘｐ －
ΔＧｆ（ ）ｋＴ

（１０．７）

　　倘若质点（原子或离子）的直径为δ，并近似地令空位体积为δ３，则在颈部区域每形成一个

空位时，毛细孔引力所做的功ΔＷ＝γδ
３

ρ
。故在颈部表面形成一个空位所需的能量应为ΔＧｆ－

γδ３

ρ
，相应的空位浓度为：

Ｃ′＝ｅｘｐ －ΔＧｆｋＴ ＋γδ
３

ρ（ ）ｋＴ
（１０．８）

　　颈部表面的过剩空位浓度为：

Ｃ′－Ｃ０
Ｃ０ ＝ΔＣＣ０ ＝

ｅｘｐγδ
３

ρｋＴ
－１ （１０．９）

　　一般烧结温度下，γδ３ρｋＴ，于是式（１０．９）简化为
ΔＣ
Ｃ０≈

γδ３

ρｋＴ
，则：

ΔＣ＝γδ
３

ρｋＴ
Ｃ０ （１０．１０）

　　在这个空位浓度差推动下，空位从颈部表面不断地向颗粒的其他部分扩散，而固体质点则
向颈部逆向扩散。这时，颈部表面起着空位源作用，由此迁移出去的空位最终必在颗粒的其他
部分消失，这个消失空位的场所也可称为空位的阱（Ｓｉｎｋ），它实际上就是提供形成颈部的原子
或离子的物质源。从式（１０．１０）可见，在一定温度下空位浓度差是与表面张力成比例的，因此
由扩散机理进行的烧结过程，其推动力也是表面张力。
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由于空位扩散既可以沿颗粒表面或界面进行，也可能通过颗粒内部进行，并在颗粒表面或
颗粒间界上消失。为了区别，通常分别称为表面扩散、界面扩散和体积扩散。有时在晶体内部
缺陷处也可能出现空位，这时则可以通过质点向缺陷处扩散，而该空位迁移到界面上消失，此
称为从缺陷开始的扩散。

（３）气相传质
由于颗粒表面各处的曲率不同，按开尔文公式（１０．４）可知，各处相应的蒸气压大小也不

同。故质点容易从高能阶的凸处（如表面）蒸发，然后通过气相传递到低能阶的凹处（如颈部）
凝结，使颗粒的接触面增大，颗粒和空隙形状改变而使成型体变成具有一定几何形状和性能的
烧结体。这一过程也称蒸发冷凝。

（４）溶解沉淀

图１０．９　不同烧结机理

的传质途径

在有液相参与的烧结中，若液相能润湿和溶解固相，由于小颗粒
的表面能较大，其溶解度也就比大颗粒的大。其间存在类似于式
（１０．４）的关系：

ｌｎＣＣ０ ＝
２γＳＬＭ
ρＲＴｒ

（１０．１１）

式中　Ｃ、Ｃ０———小颗粒和大颗粒的溶解度；

　ｒ———小颗粒半径；

　γＳＬ———固液相界面张力。
由上式可见，溶解度随颗粒半径减小而增大，故小颗粒将优先地

溶解，并通过液相不断向周围扩散，使液相中该物质的浓度随之增
加，当达到较大颗粒的饱和浓度时，就会在其表面沉淀析出。这就使
粒界不断推移，大小颗粒间空隙逐渐被填充从而导致烧结和致密化。
这种通过液相传质的机理称溶解沉淀机理。

综上所述，烧结的机理是复杂和多样的，但都是以表面张力为动

力的。图１０．９概括地示意出各种不同烧结机理的传质途径。应该指出，对于不同物料和烧结
条件，这些过程并不是并重的，往往是某一种或几种机理起主导作用。当条件改变时可能取决
于另一种机理。

１０．３　固 相 烧 结

从前面讨论可知，传质方式不同，烧结机理亦不相同：对于不同物料，起主导作用的机理会
有不同，即使同一物料在不同的烧结阶段和条件下也可能不同。烧结的各个阶段，坯体中颗粒
的接触情况各不同。为了便于建立烧结的动力学关系，目前只能从简化模型出发，针对不同的
机理，建立不同阶段的动力学关系。

１０．３．１　烧结初期

１０．３．１．１　模型问题
一般情况下，坯体均是经粉料压制而成，故颗粒形状和大小不同，其接触状况也不相同。

为了研究上的方便，通常采用一系列简化模型。这种简化是有一定前提的，即原料通过工艺处
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图１０．１０　在成型体中颗粒

的平面排列示意

理可以满足或近似满足模型假设，即认为粉料是等径球
体，在成型体（坯体）中接近紧密堆积（因为是压制成型），
在平面上排列方式是每个球分别与４个或６个球相接触，
在立体堆积中最多与１２个球相接触。如图１０．１０所示。

烧结时各球形颗粒接触点处逐渐形成颈部并随烧结

进行而扩大，最后形成一个整体。坯体的烧结可以看作每
个接触点颈部生长的共同贡献。因为颗粒很小，每个接触
点的环境和几何条件基本相同，这样我们就可以采用一个
接触点的颈部生长来描述整个坯体的烧结动力学关系。
烧结初期，通常采用的模型有三种：其中一种是球体平板
模型；另外两种是双球模型，见图１０．１１。加热烧结时，质点按图１０．９所示的各种传质方式向
接触点处迁移而形成颈部，这时双球模型可能出现两种情况：一种是颈部的增长并不引起两球
中心距离的缩短，如图１０．１１（ｂ）；另一种则是随着颈部的增长两球中心距离缩短，如图１０．１１
（ｃ）。

图１０．１１　烧结模型

ρ—颈部曲率半径；ｒ—球粒的初始半径；ｘ—颈部半径

假设烧结初期形成的颈部半径ｘ很小，颗粒半径ｒ变化不大，形状近于球形，则从图中的
几何关系可以近似地求出颈部体积Ｖ、表面积Ａ和表面曲率半径ρ，其结果列于表１０．２。

表１０．２　烧结模型中颈部几何参数近似值

模　　型 ρ Ａ Ｖ

平面球（图１０．１１（ａ）） ｘ２
２ｒ

πｘ３
ｒ

πｘ４
２ｒ

双球（图１０．１１（ｂ）） ｘ２
２ｒ

π２ｘ３
ｒ

πｘ４
２ｒ

双球（图１０．１１（ｃ）） ｘ２
４ｒ

π２ｘ３
２ｒ

πｘ４
４ｒ

一般情况下，烧结会引起宏观尺寸收缩和致密度增加，通常用线收缩率或密度值来评价烧
结的程度，对于模型图１０．１１（ｃ），烧结收缩是由于颈部长大、两球心距离缩短所引起的，故可

用球心距离的缩短率ΔＬ
Ｌ０
来表示线收缩率：

ΔＬ
Ｌ０ ＝

ｒ－（ｒ＋ρ）ｃｏｓθ
ｒ
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式中　Ｌ０———烧结前两球心距离；

　ΔＬ———烧结后缩短值。
烧结初期θ很小，ｃｏｓθ≈１，所以

ΔＬ
Ｌ０ ＝－

ρ
ｒ

（１０．１２）

　　由模型图１０．１１（ｃ）知
故

ΔＬ
Ｌ０ ＝－

ρ
ｒ ＝－ｘ

２

４ｒ２
（１０．１３）

　　上述模型及几何参数仅适应于烧结初期，中后期因颗粒形状变化需用其他模型。

１０．３．１．２　烧结初期特征

颗粒仅发生重排和键合，颗粒和空隙形状变化很小，颈部相对变化ｘ
ｒ＜０．３

，线收缩率ΔＬ
Ｌ０

＜０．０６。
烧结初期，质点由颗粒其他部位传递到颈部，空位自颈部反向迁移到其他部位而消失，所

以颈部的体积增长速率等于传质速率（即物质迁移速率），这样我们就可以推导出各种机理的
动力学方程。

１０．３．１．３　动力学关系
实际烧结过程中，物质迁移方式是很复杂的，没有一个机理能说明一切烧结现象。多数研

究者认为，烧结过程中，不是单独一个机理在起作用。但在一定条件下，某种机理占主导地位，
条件改变，起主导作用的机理有可能随之改变。

烧结初期，由于颈部首先长大，故烧结速率多以颈部半径相对变化ｘ／ｒ与烧结时间ｔ的关
系来表达，即：

ｘ（ ）ｒ
ｎ

∝ｔ

或

ｘ
ｒ ∝ｔ

１
ｎ （１０．１４）

　　烧结机理不同，ｎ值亦不同，下面分别加以介绍。
（１）蒸发冷凝机理

图１０．１２　ＮａＣｌ烧结时球形颗粒颈部生长

对于蒸发冷凝机理，速率表达式为：

ｘ（ ）ｒ
３

∝ｔ （１０．１５）

　　以ｌｎｘｒ
对ｌｎｔ作图得一直线，斜率为１３

，如图

１０．１２所示。蒸气压较高的物质的烧结，其机理符合
蒸发冷凝机理，肯格瑞（Ｋｉｎｇｅｒｙ）通过计算指出，数
微米左右的颗粒，当蒸气压大于１０－３～１０－４ｍｍＨｇ
时符合这种机理，如 ＮａＣ１、ＫＣｌ多以这种机理进行
烧结，最近研究表明，ＴｉＯ２ 单晶球与平板在１３００～
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１５００℃之间的烧结速率，其直线斜率为 １３．０～
１
３．８
，接近１

３
。另外，霍兹（Ｈｅｕｃｈ）对Ｃｒ２Ｏ３ 的研

究也有类似结果。这说明蒸气压较低，熔点较高的氧化物，在烧结初期，也不能忽视这一传质
机理的作用。

（２）扩散机理
实验表明大部分晶态材料，特别是氧化物的烧结，多数按扩散机理进行。库津斯基 （Ｋｕｃ

ｚｙｎｓｋｉ）采用平板球模型推导了基于体积扩散的烧结初期动力学方程；令颈部表面作为空位
源，质点从颗粒间界扩散到颈部表面，空位反向扩散到界面上消失。由于毛细孔引力的作用颈

部表面过剩空位浓度差ΔＣ＝γδ
３

ｋＴρ
Ｃ０。故在单位时间通过颈部表面积Ａ的空位扩散速度等于

颈部体积增长速度，并可由菲克扩散定律给出：

ｄｖ
ｄｔ＝Ａ

ΔＣ
ρ
Ｄ′ （１０．１６）

式中　Ｄ′———空位扩散系数。

Ｄ′与原子自扩散系数（体积扩散系数）Ｄｖ 的关系为：

Ｄｖ ＝Ｄ′ｅｘｐ －Ｇｆ（ ）ｋＴ
（１０．１７）

　　因平表面的空位浓度Ｃ０应等于平衡空位浓度ｅｘｐ －Ｇｆ（ ）ｋＴ
，所以

ΔＣ＝２γδ
３

ｋＴρ
ｅｘｐ －Δ

Ｇｆ（ ）ｋＴ
（１０．１８）

　　将式（１０．１７）、式（１０．１８）代入式（１０．１６）得，

ｄｖ
ｄｔ＝Ａ

２γδ３

ｋＴρ
２Ｄｖ （１０．１９）

　　对于球体平板模型有

ρ＝
ｘ２
２ｒ

Ａ＝πｘ
３

ｒ
，

ｖ＝πｘ
４

２ｒ
　　将ρ、Ａ、ｖ值代入式（１０．１９）并积分、整理得：

ｘ５＝２０γδ
３

ｋＴ Ｄｖｒ
２ｔ （１０．２０）

或

ｘ
ｒ ＝ ２０γδ３Ｄｖ（ ）ｋＴ

１
５

ｒ－
３
５ｔ

１
５ （１０．２１）

　　可见，体积扩散的烧结，其颈部半径增长率ｘｒ
与时间的１

５
次方成比例，随着颈部半径长大，

颗粒中心至平板的距离缩短，其收缩率按图１０．１１（ａ）的几何关系求得：

ΔＬ
Ｌ０ ＝

ｙ
ｒ
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　　考虑到烧结初期颈部很小，可近似认为ｙ≈ρ，则：

ΔＬ
Ｌ０ ＝

ｙ
ｒ ≈ρｒ ＝ ｘ

２

２ｒ２

ΔＬ
Ｌ０ ＝

５γδ３Ｄｖ
槡２（ ）ｋＴ

２
５

ｒ－
６
５ｔ

２
５ （１０．２２）

　　即线收缩率分别与时间的２５
次方和颗粒半径的－６５

次方成比例。

对Ａｌ２Ｏ３ 和ＮａＦ烧结初期动力学的实验研究。结果示于图１０．１３。图１０．１３（ａ）为ΔＬＬ０～ｔ

曲线，可以看出，随时间延长，线收缩率增加趋于缓慢。这是因为随着烧结的进行，颈部扩大，
曲率减小，由此引起的毛细孔引力和空位浓度差亦随之减小之故。图１０．１３（ｂ）中关系为直

线，斜率约为２
５
，与式（１０．２２）预期的结果相符合。

图１０．１３　Ａｌ２Ｏ３ 和ＮａＦ烧结初期的动力学研究结果

图１０．１４　粒度对Ａｌ２Ｏ３ 烧结时ｘｒ
的影响

图１０．１４是粒度对 Ａｌ２Ｏ３ 烧结的影响（烧结温

度１６００℃，时间１００ｈ），由图可以看出，ｘｒ
与ｒ－

３
５成

线性关系，与式（１０．２１）相符合。
如果以表面扩散机理进行烧结，类似推导得

ｘ７

ｒ３ ＝
５６γδ４
ｋＴ Ｄｓ′ｔ

（１０．２３）

式中　Ｄｓ′———表面扩散系数。
推而广之，烧结初期的一般动力学关系为：

ｘｎ ＝Ｋ１γδ
３Ｄ

ｋＴ ｒｍｔ （１０．２４）

ΔＬ
Ｌ（ ）０

ｑ

＝Ｋ２γδ
３Ｄ

ｋＴ ｒｓｔ （１０．２５）

式中　ｎ、ｍ、ｓ、ｑ———与烧结机理及模型有关的指数，
其值列于表１０．３；

　Ｋ１、Ｋ２———与烧结机理及模型有关的系数，其值列于表１０．３。
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表１０．３　不同烧结机理及模型有关的指数ｎ、ｍ、ｓ、ｑ及系数Ｋ１、Ｋ２ 值

烧结机理 ｎ ｍ ｑ ｓ Ｋ１ Ｋ２

表面扩散 ７ ３ — — ５６×ａ —
体积扩散 ４ １ ３ －３ ３２ ３
体积扩散 ５ ２ ２．５ －３ １４ １０
体积扩散 ４．５ １．７ ２．１８ －３ ４３ １７．５
界面扩散 ６ ２ ３ －４ ９６ ３
界面扩散 ７ ３ ３．２２ －４ １１５×ｂ ２．２７×ｂ
从晶体内位错等缺陷

开始的扩散
３ ０ １．５ －３ — —

注：ａ、ｂ为边界层参数。

对于同属一种烧结机理出现不同的参数是由于采用不同的模型所致。
由于采用了简化模型和对颈部的几何参数选取近似数值，加上实际烧结时通常是多种机

理起作用，因此，把上述各方程应用于实际烧结过程中常会有偏差。尽管如此，这些定量描述
对于估计初期的烧结速度，探讨和控制影响初期烧结的因素，以及判断烧结机理等还是有意义
的。如对给定系统和烧结条件，式（１０．２５）中的γ、Ｔ、ｒ、Ｄ等项几乎是不变的，故有：

ΔＬ
Ｌ０ ＝

Ｋ２γδ３Ｄ
ｋＴ ｒｓｔ≈Ｋ′ｔ

或

ｌｎΔＬＬ０ ＝
１
ｑ
ｌｎＫ′＋１ｑ

ｌｎｔ＝Ａ＋１ｑ
ｌｎｔ （１０．２６）

　　根据ｌｎΔＬＬ ～ｌｎｔ
直线的斜率可以估计和判断烧结机理，直线的截距Ａ反映了烧结速度常

数Ｋ′的大小。速度常数Ｋ′与温度的关系服从阿累尼乌斯方程Ｋ′＝Ｋ０ｅｘｐ － Ｑ（ ）ＲＴ
，Ｑ为烧结

活化能。

１０．３．２　烧结中期

１０．３．２．１　模型问题
进入烧结中期，球形颗粒相互粘接而变形，不再是球形，所以烧结中期的模型与颗粒形状、

大小及堆积方式有关，一般采用多面体来近似地描述。科布尔（Ｃｏｂｌｅ）采用截头十四面体模型
对烧结中期进行了处理，见图１０．１５；凯克（Ｋａｋｅｒ）认为，模型应视坯体中球状物料的堆积方式
而异，见表１０．４。

表１０．４　坯体中球状颗粒堆积方式及烧结中期模型

　原始坯体中球状颗粒堆积方式 　中期采用模型

　简单立方堆积（图１０．８（ａ）） 　立方体模型

　斜方堆积（图１０．８（ｂ）） 　立方柱模型

　菱面体堆积 　斜方十二面体

　体心立方堆积 　截头十四面体
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十四面体模型由正八面体沿其顶点在边长１
３
处截去一部分而得到，截后有６个四边形８

个六边形的面，这种多面体可按体心立方紧密堆积在一起，图１０．１５（ｂ）所示。紧密堆积时，多
面体的每个边为３个多面体所共有，它们之间近似形成一个圆柱形气孔，气孔的表面为空位
源。每个顶点为４个多面体所共有。

图１０．１５　十四面体模型及十二面体模型
（ａ）十四面体；（ｂ）十四面体的堆积；（ｃ）十二面体

１０．３．２．２　烧结中期特征
烧结中期，颈部进一步扩大，颗粒变形较大，气孔由不规则的形状逐渐变成由三个颗粒包

围的，近似圆柱形（隧道形）的气孔，且气孔是连通的。晶界开始移动，颗粒正常长大。与气孔
接触的颗粒表面为空位源，质点扩散以体积扩散和晶界扩散为主而扩散到气孔表面，空位反向
扩散而消失。坯体气孔率降为５％左右，收缩达９０％。

１０．３．２．３　动力学关系
采用十四面体模型，以体积扩散机理为例来建立中期的动力学方程。假设十四面体边长

为ｌ，圆柱形气孔半径为ｒ，以一个多面体为研究对象，其体积为：

Ｖ ＝ 槡８ ２ｌ３ （１０．２７）

　　气孔体积

ｖ＝ １３×３６πｒ
２ｌ＝１２πｒ２ｌ （１０．２８）

　　气孔率

Ｐｃ ＝ ｖＶ ＝
槡３ ２π
４
·ｒ

２

ｌ２
（１０．２９）

　　假设空位从圆柱形气孔的表面向粒界的扩散是放射状的，这一过程和圆柱形电热体自中
心向周围的散热过程相类似，故可借用其公式。因此，单位长度的圆柱气孔的空位扩散流为

Ｊ
ｌ ＝４πＤ′ΔＣ

（１０．３０）

式中　Ｄ′———空位扩散系数；

　ΔＣ———空位浓度差；

　ｌ———多面体边长，即气孔长度。
为了讨论方便，设ｌ＝２ｒ。考虑到空位扩散流可能分岔，故将有效扩散面积扩大为原来的

２倍。这时流量Ｊ为：
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Ｊ
ｌ ＝ Ｊ２ｒ＝２×４πＤ′ΔＣ

（１０．３１）

　　由于每个多面体有１４个面，紧密堆积时每个面为２个多面体所共有，故单位时间内每个
十四面体中空位（原子）的体积流动速度为：

ｄｖ
ｄｔ＝

１４
２Ｊ＝７×２ｒ×８πＤ′ΔＣ＝１１２πｒＤ′ΔＣ

（１０．３２）

　　将ＤＶ＝Ｄ′ｅｘｐ －ΔＧｆ（ ）ｋＴ
及ΔＣ＝γδ

３

ｋＴｒｅｘｐ －
ΔＧｆ（ ）ｋＴ

代入上式得

ｄｖ
ｄｔ＝－

１１２πＤｖδ３γ
ｋＴ

（１０．３３）

　　积分上式可得气孔体积

ｖ＝－１１２πＤｖδ
３γ

ｋＴ
（ｔｆ－ｔ） （１０．３４）

式中　ｔ———烧结中期开始时间；

　ｔｆ———进入中期，半径为ｒ的圆柱形气孔缩小至孤立球形（或完全消失）的时间。
负号表示随烧结进行气孔体积缩小。去掉负号并代入（１０．２９）得：

Ｐｃ ＝ 槡７ ２πＤｖδ３γ
ｌ３ｋＴ

（ｔｆ－ｔ） （１０．３５）

　　如果采用斜方二十面体模型，以体积扩散机理进行烧结，则：

Ｐｃ ＝ 槡１８ ３πＤｖδ３γ
ｌ３ｋＴ

（ｔｆ－ｔ） （１０．３６）

　　对于界面扩散，用类似方法可得：

Ｐｃ ＝
２ＤｂＷγδ３

ｌ４（ ）ｋＴ

３／２

（ｔｔ－ｔ）２／３ （１０．３７）

式中　Ｄｂ———界面扩散系数；

　Ｗ———界面宽度。

１０．３．３　烧结末期

１０．３．３．１　模型问题
为简化起见，科布尔采用截头十四面体模型，并假设气孔位于２４个顶角上，形状近似球

形，它是由１个圆柱形气孔随烧结进行向顶点收缩而形成。每个气孔为４个十四面体所共有。

１０．３．３．２　烧结末期特征
进入烧结末期，气孔已封闭，相互孤立，理想情况为４个颗粒所包围，近似球状。晶粒明显

长大，只有扩散机理是重要的，质点通过晶界扩散和体积扩散，进入晶界间近似球状的气孔中。
收缩率达９０％～１００％，密度达到理论值的９５％以上。

１０．３．３．３　动力学关系
按照模型假设，气孔为孤立的球形气孔，所以可以用同心球壳的扩散作近似处理，其扩散

流量Ｊ（空位／ｓ）为

Ｊ＝４πＤ′ΔＣ ｒａｒｂｒａ－ｒｂ
（１０．３８）

式中　Ｄ′———空位扩散系数；
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　ΔＣ———空位浓度差；

　ｒａ———同心球壳内径（相当于气孔半径）；

　ｒｂ———同心球壳外径（相当于质点的有效扩散半径）。
烧结初期，坯体气孔率高，气孔排除容易，到了末期，气孔变小，扩散距离相对较远，ｒａ 与

ｒｂ 比较，ｒａｒｂ，则式（１０．３８）可写成

Ｊ＝４πＤ′ΔＣｒａ （１０．３９）

　　式（１０．３９）说明，烧结末期，质点扩散距离ｒｂ与气孔大小ｒａ 相比，ｒｂｒａ。气孔较小时，扩
散流量由气孔半径所控制。

另外每个十四面体占２４／４＝６个气孔，故每个十四面体中空位平均流量为：

ｄｖ
ｄｔ＝

２４
４×４πＤ′ΔＣｒａδ

３　　（ｃｍ３／ｓ） （１０．４０）

　　积分上式并注意到Ｖ 槡＝８ ２ｌ３

Ｐｃ ＝ ｖＶ ＝
６πＤｖδ３γ
槡２ｋＴｌ３

（ｔｆ－ｔ） （１０．４１）

式中　ｔｆ———气孔完全消失的时间。
式（１０．４１）与中期动力学关系相似，只是系数不同而已。
图１０．１６是αＡｌ２Ｏ３在不同温度下恒温烧结时相对密度随时间的变化。由图可见，在

９８％理论密度以下的中、后期恒温烧结时，坯体相对密度与时间呈良好的线性关系。证明上述
动力学关系与实际相符合。

图１０．１６　αＡｌ２Ｏ３ 恒温烧结时相对密度随时间的变化关系

１０．４　再结晶和晶粒长大

在烧结中、后期，我们已经接触到了晶界移动和晶粒长大的概念。我们知道，在烧结中，坯

体多数是晶态粉状材料压制而成，随烧结进行，坯体颗粒间发生再结晶和晶粒长大，使坯体强
度提高。所以在烧结进程中，高温下还同时进行着两个过程，再结晶和晶粒长大。尤其是在烧
结后期，这两个和烧结并行的高温动力学过程是绝对不能忽视的，它直接影响着烧结体的显微
结构（如晶粒大小，气孔分布）和强度等性质。
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１０．４．１　初次再结晶

初次再结晶是指从塑性变形的、具有应变的基质中，生长出新的无应变晶粒的成核和长大
过程。

图１０．１７　在４００℃受３．９２Ｎ／ｍｍ２ 应力作用的

ＮａＣｌ晶体，置于４７０℃再结晶的情况

初次再结晶常发生在金属中，硅酸盐材料，
特别是一些软性材料ＮａＣｌ、ＣａＦ２ 等，由于较易发
生塑性变形，所以也会发生初次再结晶过程。另
外，由于硅酸盐原料烧结前都要破碎研磨成粉
料，这时颗粒内常有残余应变，烧结时也会出现
初次再结晶现象。图１０．１７是有应变的ＮａＣｌ退
火时晶粒长大情况。

此过程的推动力是基质塑性变形所增加的

能量。一般储存在变形基质中的能量为２．０９～
４．１８Ｊ／ｇ的数量级，虽然数值较熔融热小得多（熔
融热是此值的１０００倍甚至更多倍），但却足够提
供晶界移动和晶粒长大所需的能量。初次再结

晶也包括两个步骤：成核和长大。晶粒长大通常需要一个诱导期ｔ０，它相当于不稳定的核胚长
大成稳定晶核所需要的时间。按照成核理论，其成核速率为：

ｄＮ
ｄｔ ＝Ｎ０ｅｘｐ －

ΔＧＮ（ ）ＲＴ
（１０．４２）

式中　Ｎ０———常数；

　ΔＧＮ———成核势垒。
可见，诱导期ｔ０ 与成核速率及退火温度有关，温度升高，ｔ０ 减小。晶粒长大的实质是质点

通过晶粒界面的扩散跃迁，故晶粒长大速率和温度的关系为：

ｕ＝ｕ０ｅｘｐ －ΔＥｕ（ ）ＲＴ
（１０．４３）

　　只要各晶粒长大而不相互碰撞时，则晶粒长大速度ｕ应该是恒定的，于是晶粒尺寸ｄ随
时间的变化可由下式决定：

ｄ＝ｕ（ｔ－ｔ０） （１０．４４）

　　因此最终晶粒大小取决于成核和晶粒长大的相对速率。由于这两者都与温度相关，故总
的结晶速率随温度而迅速变化，如图１０．１８所示。由图可见，提高再结晶温度，最终的晶粒尺
寸增加，这是由于晶粒长大速率比成核速率增加得更快。

１０．４．２　晶粒长大

在烧结中、后期，细小晶粒逐渐长大，而一些晶粒的长大过程也是另一部分晶粒的缩小或
消失过程，其结果是平均晶粒尺寸增加。这一过程并不依赖于初次再结晶过程，晶粒长大不是
小晶粒的相互粘接，而是晶界移动的结果。晶粒长大的核心是晶粒平均尺寸增加。

晶粒长大的推动力是晶界过剩的自由能，即晶界两侧物质的自由焓之差是使界面向曲率
中心移动的驱动力。小晶粒生长为大晶粒，使界面面积减小，界面自由能降低，晶粒尺寸由
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图１０．１８　退火温度对受５５１．８０８ｋＰａ压力的

ＣａＦ２ 晶粒尺寸的影响（保温１０ｈ）

１μｍ变化到１ｃｍ，相应的能量变化为０．４１８～
２０．９Ｊ／ｇ。

图１０．１９是晶界结构示意图，弯曲晶界两
边各为一晶粒。小圆圈代表各晶粒中的原子，
对凸面晶粒Ａ，曲率为正，呈正压，对凹面晶粒

Ｂ，呈负压。Ａ 与Ｂ 之间由于曲率不同而产生
的压强差（附加压力）Δｐ为：

Δｐ＝γ １
ｒ１＋

１
ｒ（ ）２

式中　γ———界面张力；

　ｒ１、ｒ２———分别为曲率半径。
当系统仅做体积功而不做其他功时，根据

热力学有：

ΔＧ＝ＶΔｐ－ＳΔＴ （１０．４５）

　　温度不变时，

ΔＧ＝珚ＶΔｐ＝珚Ｖγ １
ｒ１＋

１
ｒ（ ）２ （１０．４６）

图１０．１９　晶界结构及原子位能图
（ａ）晶界结构；（ｂ）原子越过晶界时自由焓变化

式中　珚Ｖ———摩尔体积；

　ΔＧ———晶粒Ａ与Ｂ 的摩尔自由焓差，ΔＧ＝ＧＡ－ＧＢ。
由于晶粒Ａ的自由焓高于晶粒Ｂ，Ａ内原子会向Ｂ 内跃迁，结果晶界移向Ａ的曲率中心，

晶粒Ｂ长大而晶粒Ａ 缩小，根据绝对反应速度理论，晶粒长大速度与原子跃过界面的速度有
关，由图１０．１９（ｂ）知，原子由Ａ向Ｂ 的跃迁频率：

ｆＡ－Ｂ ＝
ｎｓＲＴ
Ｎｈｅｘｐ －

ΔＧ（ ）ＲＴ
（１０．４７）

　　反向跃迁频率为

ｆＢ－Ａ ＝
ｎｓＲＴ
Ｎｈｅｘｐ －

ΔＧ ＋ΔＧ（ ）ＲＴ
（１０．４８）

式中　Ｒ———气体常数；
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　Ｎ———阿佛加德罗常数；

　ｈ———普朗克常数；

　ｎｓ———界面上原子的面密度。
设原子每次跃迁距离为λ，则晶界移动速度ｕ为：

ｕ＝λｆ＝λ（ｆＡ－Ｂ －ｆＢ－Ａ）＝λｎｓＲＴＮｈｅｘｐ －
ΔＧ（ ）ＲＴ １－ｅｘｐ －ΔＧ（ ）［ ］ＲＴ

（１０．４９）

　　因为ΔＧＲＴ，所以

１－ｅｘｐ －ΔＧ（ ）ＲＴ ≈ΔＧＲＴ
于是

ｕ＝ｎｓλγ
珚Ｖ

Ｎｈ ｅｘｐ －
ΔＧ（ ）ＲＴ

１
ｒ１＋

１
ｒ（ ）２

或

ｕ＝ｎｓλγ
珚Ｖ

Ｎｈ
１
ｒ１＋

１
ｒ（ ）２ ｅｘｐ ΔＳ

（ ）Ｒ ｅｘｐ －ΔＨ
（ ）ＲＴ

（１０．５０）

式中　ΔＧ———原子跃过界面的势垒，它和界面的扩散活化能相似。
式（１０．５０）表明，晶粒长大速率随温度升高呈指数规律增加且晶界移动速率与晶界曲率有

关，温度愈高，曲率半径愈小，晶界向曲率中心移动的速率亦愈快。

图１０．２０　烧结后期晶粒长大示意图

在烧结中、后期，随传质过程的进行，颈部
长大，粒界开始移动，这时的坯体通常是大小不
等的晶粒聚集体，即体系是多晶体系。由许多
晶粒组成的多晶体中晶界的移动情况如图

１０．２０所示。三个晶粒在空间相遇，如果晶界上
各界面张力相等或近似相等，则平衡时界面间
交角为１２０°。在二维截面上，晶粒呈六边形；实
际多晶系统中多数晶粒间界面能不相等，所以
从一个三界交汇点延伸到另一个三界交汇点的

晶界都有一定的弯曲，界面张力将使晶界移向
曲率中心。由图１０．２０可以看出，大多数晶界
都是弯曲的，边数大于六的晶粒，其晶界向外
凹，边数小于六的晶粒，其晶界向外凸。由于界面张力的作用，晶界总是向曲率中心移动。于
是，边数大于六的晶粒趋于长大，而边数小于六的晶粒趋向缩小，结果是整体的平均粒径增加。

对任意一个晶粒，每条边的曲率半径与晶粒直径Ｄ 成比例，所以由晶界过剩自由焓引起
的晶界移动速度与相应的晶粒长大速度与晶粒尺寸成反比，即

ｕ＝ｄＤｄｔ ＝
ｋ′
Ｄ

（１０．５１）

　　积分得

Ｄ２－Ｄ２０＝ｋｔ （１０．５２）
式中　Ｄ０———ｔ＝０时颗粒的平均直径。

到烧结后期ＤＤ０，此时（１０．５２）可写成
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Ｄ２＝ｋｔ
或

Ｄ＝ｋ″ｔ
１
２ （１０．５３）

以ｌｎＤ对ｌｎｔ作图应为直线，且斜率为１２
。实验结果斜率常在０．１～０．５之间，较理论预测结

果小。如一些氧化物陶瓷其斜率接近１
３
。其原因是Ｄ 并没有比Ｄ０ 大很多，或是因晶界移动

时遇到杂质，分离的溶质或气孔等的阻滞，使正常的晶粒长大停止。所以，包含的杂质愈多，晶
粒长大过程结束得愈快，最终所得晶粒平均直径也愈小。

根据Ｚｅｎｅｒ的研究结果，临界晶粒尺寸Ｄｃ和第二相杂质之间的关系为：

Ｄｃ≈ ４３
ｄ
Ｖ ≈

ｄ
Ｖ

（１０．５４）

式中　ｄ———第二相质点的直径；

　Ｖ———第二相质点的体积分数。
该式近似地反映了最终晶粒平均尺寸与第二相物质阻碍作用间的平衡关系。临界晶粒尺

寸Ｄｃ的含义是，当晶粒尺寸超过这个数值后，在晶界上有夹杂物或细气孔时，晶粒的均匀生
长将不能继续进行；烧结初期，气孔率很大，故Ｖ 相当大，Ｄｃ 较小，此时，初始晶粒直径Ｄ０ 总
大于Ｄｃ，因此晶粒不可能长大。随着烧结进行，小气孔向晶界聚集或排除，第二相质点直径ｄ
由小变大，而气孔的体积分数由大变小，Ｄｃ随之增大。这时Ｄｃ 远大于Ｄ，晶粒开始均匀地长
大，直到Ｄ等于Ｄｃ为止。这个结果表明，要防止晶粒过分（异常）长大，第二相物质或气孔的
直径要小，而体积分数要大。

晶粒正常长大时，如果晶界受到第二相杂质的阻碍，其移动可能出现三种情况。
（１）晶界能量较小，晶界移动被杂质或气孔所阻挡，晶粒正常长大停止。
（２）晶界具有一定的能量，晶界带动杂质或气孔继续移动，这时气孔利用晶界的快速通道

排除，坯体不断致密。
（３）晶界能量大，晶界越过杂质或气孔，把气孔包裹在晶粒内部。由于气孔脱离晶界，再

不能利用晶界这样的快速通道而排除，使烧结停止，致密度不再增加，这时将出现二次再结晶
现象。

１０．４．３　二次再结晶

正常的晶粒长大是晶界移动，晶粒的平均尺寸增加。如果晶界受到杂质等第二相质点的
阻碍，正常的晶粒长大便会停止。但是当坯体中若有大晶粒存在时，这些大晶粒边数较多，晶
界曲率较大，能量较高，使晶界可以越过杂质或气孔而继续移向邻近小晶粒的曲率中心。晶粒
的进一步生长，增大了晶界的曲率使生长过程不断加速，直到大晶粒的边界相互接触为止。这
个过程称为二次再结晶或异常的晶粒长大。简言之，二次再结晶是坯体中少数大晶粒尺寸的
异常增加，其结果是个别晶粒的尺寸增加，这是区别于正常的晶粒长大的。当坯体中有少数大
晶粒存在时，这些大晶粒往往成为二次再结晶的晶核，晶粒尺寸以这些大晶粒为核心异常生
长。

此过程的推动力仍然是晶界过剩界面能。因为大晶粒与邻近曲率半径小、界面成分高的
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小晶粒相比，大晶粒能量低，相对比较稳定。这样在界面能推动下，大晶粒的晶界向小晶粒中
心移动，使大晶粒进一步长大而小晶粒消失。

二次再结晶发生后，气孔进入晶粒内部，成为孤立闭气孔，不易排除，使烧结速率降低甚至
停止。因为小气孔中气体的压力大，它可能迁移扩散到低气压的大气孔中去，使晶界上的气孔
随晶粒长大而变大，如图１０．２１所示。此时晶粒继续长大的速度不仅反比于晶粒平均直径Ｄ，
而且反比于气孔直径Ｄｇ，由于Ｄｇ 与Ｄ 成比例，所以：

ｄＤ
ｄｔ ＝

ｋ′
Ｄ
·ｋ″
Ｄｇ
＝ｋＤ２ （１０．５５）

　　积分得

Ｄ３－Ｄ３０＝ｋｔ （１０．５６）

　　由上式可以看出，原始颗粒尺寸Ｄ愈小，二次再结晶速率愈大。气孔尺寸愈小，晶界愈易
越过，二次再结晶速率亦愈高。

造成二次再结晶的原因主要是原始物料粒度不均匀及烧结温度偏高。其次是成型压力不
均匀及局部有不均匀的液相等。温度过高，晶界移动速度加快，使气孔来不及排除而被包裹在
晶粒内部。原始物料粒度不均匀，特别是初始粒径较小时，由于基质中常存在少数比平均粒径
大的晶粒，它们可以作为二次再结晶的晶核，使晶粒异常长大，最终晶粒尺寸较原始尺寸大得
多。当原始物料粒径增大时，晶粒尺寸比平均粒径有较大的机会相对减小，二次再结晶成核较
难，最终的相对尺寸也较小。图１０．２２是二次再结晶的晶粒尺寸与原始颗粒尺寸的关系。

图１０．２１　由于晶粒长大使气孔扩大示意图

　

图１０．２２　ＢｅＯ在２０００℃下经２．５ｈ二次

再结晶后的相对晶粒长大

二次再结晶出现后，由于个别晶粒异常长大，使气孔不能排除，坯体不再致密，加之大晶粒
的晶界上有应力存在，使其内部易出现隐裂纹，继续烧结时坯体易膨胀而开裂，使烧结体的机
械、电学性能下降。所以工艺上常采用引入适当的添加剂，以减缓晶界的移动速度，使气孔及
时沿晶界排除，从而防止或延缓二次再结晶的发生。如 Ａｌ２Ｏ３ 中加入 ＭｇＯ，Ｙ２Ｏ３ 中加

ＴｈＯ２，ＴｈＯ２ 中加入ＣａＯ等，都能有效地防止二次再结晶的发生。但是，并不是在任何情况下
二次再结晶过程都是有害的。在现代新材料的开发中常利用二次再结晶过程来生产一些特种
材料。如铁氧体硬磁材料ＢａＦｅ１２Ｏ１９的烧结中，控制大晶粒为二次再结晶的晶核，利用二次再
结晶形成择优取向，使磁畴取向一致，从而得到高磁导率的硬磁材料。
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１０．５　液 相 烧 结

与固相烧结不同，液相烧结时坯体致密化是在液体参与下完成的。如果液相粘度不太大，
并能润湿和溶解固相，则可以通过溶解沉淀机理导致致密化和晶粒长大，这种过程会发生在
烧结碳化物一类陶瓷金属系统及一些氧化物系统的烧结，例如含少量易流动液相的 ＭｇＯ烧
结，添加少量ＴｉＯ２ 的ＵＯ２烧结和含有碱土金属硅酸盐的高铝瓷的烧结等，如果液相是高粘度
的玻璃熔体，则容易通过粘性流动而达到烧结。这种过程常在多数硅酸盐系统烧结时发生，如
由５０％高岭土，２５％的长石，２５％硅石制成的半透明瓷体的烧结。显然，以上两者的动力学关
系是不同的，但又往往难以截然分开。现以溶解沉淀机理为例加以讨论。

１０．５．１　带有液相烧结的特点

液相烧结的推动力仍然是表面张力。通常固体表面能（γＳＶ）比液体表面能（γＬＶ）大。当满
足（γＳＶ－γＳＬ＞γＬＶ）条件时，液相将润湿固相，从图１０．２３可见，当达到平衡时有如下关系：

γＳＳ ＝２γＳＬｃｏｓφ２
（１０．５７）

　　若２γＳＬ＞γＳＳ，φ＞０液相不能完全润湿颗粒。反之，２γＳＬ＜γＳＳ时，满足式（１０．５７）的φ角不
成立，液相沿颗粒间界自由渗透使颗粒被分隔。因此，当满足式（１０．５８）时，固相颗粒将被液相
润湿和拉紧。

γＳＶ ＞γＬＶ ＞γＳＳ ＞２γＳＬ （１０．５８）

图１０．２３　液相对固体颗粒的润湿情况 图１０．２４　固体颗粒被液相拉紧

　　同时，在毛细孔引力的作用下，固相颗粒发生滑移、重排而趋于最紧密排列使两颗粒被相
互拉紧，中间形成一层液膜如图１０．２４所示。最后，固相颗粒间的斥力与表面张力引起的拉力
达到平衡，并使两颗粒接触点处受到很大的压力。卿格尔（Ｋｉｎｇｅｒｙ）指出，此压力将引起接触
点处固相化学位或活度的增加，并可用下式表达：

μ－μ０＝ＲＴｌｎ
ａ
ａ０ ＝Δｐ

Ｖ０ （１０．５９）

或

ｌｎａａ０ ＝
２ＫγＬＶＶ０
ｒｐＲＴ

（１０．６０）

式中　Ｋ———常数；

　Ｖ０———摩尔体积；

　ｒｐ———气孔半径；

　ａ、ａ０———接触点处与平面处的离子活度。
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由于接触处活度增加便可以提供使物质传递迁移的推动力。例如从接触点处开始溶解，
然后在曲率半径较大的颗粒表面沉淀，以这种溶解沉淀的机理来达到致密化。因此，可以认
为，液相烧结过程也是以表面张力为动力，通过颗粒的重排、溶解沉淀以及晶粒长大等步骤完
成的。但是，要实现这一过程是有条件的。首先，液相必须完会润湿固相，否则相接触的两个
固相颗粒就会直接粘附，这样就只有通过固体内部的传质才能进一步致密化，而液相的存在对
这些过程就没有什么实质的影响。其次，烧结固相应能溶解于液相，否则，在表面张力作用下，
物质传质就与固相烧结时类同。最后，液相的粘度和数量应适宜，否则也难以有效地促进烧
结。

１０．５．２　颗粒重排

颗粒重排首先是在表面张力作用下，通过粘性流动，以及在一些接触点上，由于局部应力
发生的塑性流动进行的。因而在这阶段可粗略认为，致密化速度是与粘性流动相应，线收缩与
时间约呈线性关系，即：

ΔＬ
Ｌ０ ＝

１
３
ΔＶ
Ｖ０ ∝ｔ

１＋ｙ （１０．６１）

式中指数ｙ＜１，这是考虑到随烧结的进行，被包裹的小气孔尺寸减小，作为烧结推动力的毛细
孔压力增大，故（１＋ｙ）应稍大于１。

通过重排所能达到的致密度取决于液相量，当液相量较多时，可以通过液相填充空隙达到
很高的致密化；若液相量较小时则不然，这时必须通过溶解沉淀过程才能使致密化进一步
继续。

图１０．２５　溶解沉淀过程的烧结模型

１０．５．３　溶解沉淀

由于表面张力的作用，使颗粒接触处承受压应力，并按
式（１０．６０）关系引起该处活度增加，故接触点首先溶解，两
颗粒中心互相靠近，如图１０．２５所示。在双球中心连线方
向，每个球溶解量为ｈ，且形成半径为ｘ的接触面：当ｈｘ
时，被溶解的高度ｈ与接触圆的半径有如下近似关系：

ｈ＝ｘ
２

２ｒ
（１０．６２）

　　已溶解的体积Ｖ 约为：

Ｖ ＝ １２πｘ
２ｈ＝πｘ

４

４ｒ
（１０．６３）

　　如果设物质迁移速度是自接触圆出发，沿其周围扩散的扩散流所决定，则此扩散流流量可
与一个圆柱状的电热固体，自中心向周围的冷却表面所辐射的辐射热流相比拟，故每一单位厚
度的界面扩散流为：

Ｊ＝４πＤΔＣ （１０．６４）

　　令边界厚度为δ，故

ｄＶ
ｄｔ＝δＪ＝４πＤδ

（Ｃ－Ｃ０） （１０．６５）

　　如式（１０．５９）所示，接触区溶解度增加是由该处的压力所决定，但接触区所受压力不能单
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纯从表面张力推导，为此，卿格尔（Ｋｉｎｇｅｒｙ）假设，在球状颗粒堆积中，每个颗粒都对应一个空
隙，若每个这样的空隙都形成一个气孔，那么颗粒半径与数量和它相等的气孔半径之间应存在
有简单关系：

ｒｐ ＝Ｋ１ｒ （１０．６６）

式中　ｒｐ、ｒ———分别是气孔和颗粒的半径；

　Ｋ１———比例常数，在烧结过程中可近似认为是不变的。
在烧结初期，因表面张力引起的接触区的应力及分布，可看作如同球状颗粒间的弹性应

力，但当溶解作用开始后，双球间的几何关系即由图１０．２４变为图１０．２５那样。这时，可以合
理认为，加在接触区上的压力ΔＰ′与接触面积（πｘ２）和颗粒投影面积（πｒ２）之比成反比，故有：

ΔＰ′＝ Ｋ２ΔＰ０

ｘ２

ｒ２
＝Ｋ２ｒ

２２γＬＶ
ｘ２ｒｐ

＝２Ｋ２γＬＶｒＫ１ｘ２
（１０．６７）

式中　Ｋ２———比例常数。
把式（１０．５９）代入，整理后即求得浓度差Δｃ。

ΔＣ＝Ｃ－Ｃ０＝Ｃ０ ｅｘｐ
２Ｋ２γＬＶｒＶ０
Ｋ１ｘ２（ ）ＲＴ －［ ］１ （１０．６８）

式中　Ｃ、Ｃ０———分别是小晶粒和平面晶粒的溶解度。
由于自颗粒溶解的体积应与通过圆形接触区周围扩散的物质流量相当，考虑到式

（１０．６４）、式（１０．６５），则

ｄＶ
ｄｔ＝４πδＤ

（Ｃ－Ｃ０）＝４πδＤＣ０ ｅｘｐ
２ＫγＬＶｒＶ０
Ｋ１ｘ２（ ）ＲＴ －［ ］１ ＝

πｘ３
ｒｄｘ

ｄｔ
（１０．６９）

　　将上式中指数部分展开成级数，取第一项并整理得：

ｘ５

ｒ２ｄｘ＝
８Ｋ２δＤＣ０γＬＶＶ０

Ｋ１ＲＴ
ｄｔ （１０．７０）

　　积分得：

ｘ６

ｒ２ ＝
４８Ｋ２δＤＣ０γＬＶＶ０

Ｋ１ＲＴ
ｔ （１０．７１）

或

ｈ＝ ６Ｋ２δＤＣ０γＬＶＶ０
Ｋ１（ ）ＲＴ

１／３

ｔ１／３ｒ－１／３ （１０．７２）

　　根据选定模型可得烧结收缩为

ΔＬ
Ｌ０ ＝

ｈ
ｒ ＝ ６Ｋ２δＤＣ０γＬＶＶ０

Ｋ１（ ）ＲＴ

１／３

ｒ－４／３ｔ１／３ （１０．７３）

　　比较式（１０．７３）与式（１０．６１）可见，在初期的重排阶段，相对收缩近似地和时间的１３
次方成

比例，说明致密化速度减慢了，若将式（１０．６１）和式（１０．７３）以ｌｇ ΔＬＬ（ ）０ 对ｌｇｔ作图，则曲线斜率

应分别接近于１和１３
。图１０．２６是添加２％ＭｇＯ的高岭土在１７５０℃下的烧成收缩与时间的

对数曲线，由图可见，各曲线均可明显地分为三段。例如曲线Ｇ，初期的斜率接近于１；中段粗
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图１０．２６　高岭土＋２％ＭｇＯ在１７５０℃下

烧结时的ｌｇ ΔＬＬ（ ）
０
～ｌｇｔ曲线

（烧结前 ＭｇＯ粒度为：

Ｇ—３μｍ；Ｍ—１μｍ；Ｆ—０．５μｍ）

略地接近于１
３
，基本上与上述关系相符，至于后期，

曲线十分平坦，说明在烧结后期致密化速度迅速减
慢了。其原因可能是多方面的，但主要由于存在于
颗粒间的气体或高温反应产生的气体包入液相形成

气孔，若此气体不溶于液相，则气孔中的气体压力将
抵消了表面张力的作用，使烧结趋于停止，若气体溶
于液相，则随着气孔中压力增大，其溶解度也增加，
并产生一个浓度梯度。这样，要进一步溶解就必须
依赖扩散，以减小此浓度梯度从而使溶解得以继续。
因此，可以预料后期的烧结速度是十分缓慢的。

对于含有较多高粘度玻璃熔质的系统，烧结可
能主要是通过粘性流动完成的。这时，其动力学关
系将是不同的。

　　１０．５．４　粘性或塑性流动烧结的动力学关系

粘性流动的烧结可以用两个等径液滴的结合、兼并过程为模型。设两液滴相互接触的瞬
间，因流动、变形并形成半径为ｘ的接触面积区域。为了简化，令此时液滴半径保持不变，如
图１０．１１（ｃ），且可以类比，两个球形颗粒在高温下彼此接触时，空位在表面张力作用下也可能
发生类似的流动变形，形成圆形的接触面，这时系统总体积不变，但总表面积和表面能减少了。
而减少了的总表面能，应等于粘性流动引起的内摩擦力或变形所消耗的功。在一定温度下，弗
兰克尔导出接触面积的成长速率如下：

ｘ２＝３ｒγ２η
ｔ （１０．７４）

则接触面半径增长率ｘ
ｒ
为：

ｘ
ｒ ＝

３γ
２（ ）η

１／２

ｒ－１／２ｔ１／２ （１０．７５）

式中　η———物料粘度。

上式表明，按粘性流动烧结时，接触面积大小与时间成比例，其半径增长率ｘ
ｒ
则与时间的

平方根成比例。烧结收缩可由模型的几何关系求出：

ΔＬ
Ｌ０ ＝

３γ
４ｒη
ｔ （１０．７６）

　　但此式只适用于烧结初期。因随烧结的进行，很快会形成孤立的闭气孔（如图１０．２５），从
而改变了动力学条件，但机理仍然不变。由图１０．２７可见，按式（１０．１），每个气孔内外都有一

个压力差２γ
ｒ０
作用于它。设θ为相对密度（即

体积密度
真密度

），ｎ为单位体积中气孔数目，它和气孔尺

寸ｒ０ 及θ有如下关系：

ｎ·４３πｒ
３
０＝

气孔体积
固体体积 ＝

１－θ
θ

（１０．７７）
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ｎ
１
３ ＝ １－θ（ ）θ

１
３ ３
４（ ）π

１
３ １
ｒ０

（１０．７８）

图１０．２７　烧结后期坯体中的气孔 图１０．２８　钠钙硅酸盐玻璃在不同温度下的致密化

　　由于
ｄｒ０
ｄｔ＝－

γ
２η
１
θ
，可以得出此阶段烧结时相对密度变化速率：

ｄθ
ｄｔ＝

３
２
４π（ ）３

１
３

ｎ
１
３ γ
η
（１－θ）

２
３θ

１
３ （１０．７９）

　　将式（１０．７７）代入得

ｄθ
ｄｔ＝

３γ
２ｒη
（１－θ） （１０．８０）

　　此式表明，粘度越小，颗粒半径ｒ越小，烧结就越快。此外，致密化速度还与表面张力有
关，但因表面张力对组成并不敏感，故通常不是重要的因素。图１０．２８是钠钙硅酸盐玻璃在不
同温度下相对密度和时间的关系，图中的实线和虚线是分别按式（１０．７９）和式（１０．７６）作图的。
可见，实验数据与理论计算颇为符合，而且随烧结温度升高，粘度迅速减小而使烧结加速。此
外式（１０．７９）也可应用于普通瓷器的烧成过程。

对于含有较多固相颗粒的固液两相系统，流动特性更接近于宾汉型物体。即仅当推动力
超过屈服值τ时，流动速度才与作用的剪切力成比例，故式（１０．８０）应改写为：

ｄθ
ｄｔ＝

３γ
２η
１
ｒ
（１－θ）１－

τｒ
槡２γ
ｌｎ １
１－（ ）［ ］θ （１０．８１）

　　此即按塑性流动烧结时致密化速度关系。式中η是作用力超过τ时液体的粘度。τ值越

大，烧结速度越低。当方括号一项为零时，ｄθ
ｄｔ
也趋于零。因此，较小的颗粒半径和较大的表面

张力会有效地加快致密化速度。

１０．６　非常规烧结

前面所讨论的烧结过程，其推动力是由系统表面能提供的，这就决定了其致密化是有一定
限度的，常规条件下坯体密度很难达到理论密度值。近代科学技术的发展，要求陶瓷与耐火材
料制品有更高的耐火度的热机械强度等性质。这样就必须采用高纯原料并使其良好烧结，才
能获得体积致密、性能优异的制品，要把高纯原料烧结到高度致密比较困难，工业上常采用高
温烧成的方法。但高温烧成技术问题多成本高，并且当温度提高到一定程度后，不但效果不显

·６２５· １０　烧　　结



著，还会带来一些不利的因素。为了适应特种材料对性能的要求，相应产生了一些特种烧结方
法。这些烧结过程除了常规烧结中由系统表面能提供的驱动力外，还由特殊工艺条件增加了
系统烧结的驱动力，因此提高了坯体的烧结速率，大大增加了坯体的致密化程度。特种烧结制
品的成本较常规烧结制品昂贵得多，故特种烧结仅适应于军事工业、航天工业、原子能工业、高
尖技术等所需特种材料的研制和生产。

１０．６．１　热压烧结

热压烧结（ＨＰＳ）是加压成型和加压烧结同时进行的一种烧结工艺。热压技术最早用于碳
化钨和钨粉致密件的制备。现已广泛应用于陶瓷、粉末冶金和复合材料的生产。

热压烧结的优点是：

图１０．２９　ＢｅＯ在１３７８９．５２ｋＰａ压力下

进行烧结时体积密度变化

（１）热压时，由于粉末处于热塑性状态，形变
阻力小，易于塑性流动和致密化，因此，所需成型

压力仅为冷压法的１
１０
，可以成型大尺寸的Ａｌ２Ｏ３、

ＢｅＯ、ＢＮ 和 ＴｉＢ２ 等产品。图１０．２９是 ＢｅＯ 在

１３７８９．５２ｋＰａ压力下进行烧结时体积密度的变化
情况。

（２）由于同时加温加压，有利于粉末颗粒的
接触、扩散和流动等传质过程，降低烧结温度和
缩短烧结时间，因而抑制了晶粒的长大。

（３）热压法容易获得接近理论密度、气孔率
接近零的烧结体，容易得到细晶粒的组织，容易
实现晶体的取向效应和控制含有高蒸气压成分

的系统的组成变化，因而容易得到具有良好机械性能、电学性能的产品。
（４）能生产形状较复杂、尺寸较精确的产品，热压法的缺点是生产率低、成本高。
热压的加热方式有电阻直热式、电阻间热式、感应直接加热和感应间接加热四种。陶瓷热

压用模具材料有石墨、氧化铝等。石墨可承受７０ＭＰａ压力，１５００～２０００℃温度，氧化铝模可承
受２００ＭＰａ压力。

热压技术还有真空热压，保护气体热压、振动热压、均衡热压、热等静压和超高压等。附加
振动的热压法可以明显提高制品的密度。

１０．６．２　热等静压烧结

热等静压（ＨＩＰ）的压力传递介质为惰性气体。热等静压工艺是将粉末压坯或装入包套的
粉料放入高压容器中，使粉末经受高温的均匀压力的作用，被烧结成致密件。

热等静压强化了压制和烧结过程，降低烧结温度，消除空隙，避免晶粒长大，可获得高的密
度和强度。同热压法比较，热等静压温度低，制品密度提高（表１０．５）。
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表１０．５　热等静压与热压烧结温度比较

材料
温度（℃） 压力（×９８ｋＰａ） 相对密度（％）

热等静压 热压 热等静压 热压 热等静压 热压

钨 １４８５～１５９０ ２１００～２２００ ７００～１４００ ２８０ ９９．００ ９６～９８

ＷＣｏ １３５０ １４１０ ９９４ ２８０ ９９．９９９ ９９．００

氧化锆 １３５０ １７００ １４９０ ２８０ ９９．９０ ９８．００

石墨 １５９５～２５１５ ３０００ ７００～１０５０ ３００ ９３．５～９８．０ ８９．００～９３．００

热等静压设备由气体压缩系统、带加热炉的高压容器、电气控制系统和粉料容器组成。压
力容器是用高强度钢制的空心圆筒。加热炉由加热元件、隔热屏和热电偶组成，工作温度

１７００℃以上的加热元件，采用石墨、钼丝或钨丝，１２００℃以下可用ＦｅＣｒＡｌＣｏ电热丝。
热等静压技术广泛应用于陶瓷、粉末冶金和陶瓷与金属的复合材料的制备，热等静压法已

用于陶瓷发动机零件的制备，核反应堆放射性废料的处理等。核废料煅烧成氧化物并与性能
稳定的金属陶瓷混合，用热等静压法将混合料制成性能稳定的致密件，深埋地下，可以受地下
水的侵蚀和地球的压力，不发生裂变。最近，热等静压已作为烧结件的后续处理工序，用来制
备六方ＢＮ、Ｓｉ３Ｎ４、ＳｉＣ复合材料的致密件。

１０．６．３　电火花烧结

电火花烧结亦称为电活化压力烧结，它是利用粉末间火花放电产生高温和同时施加压力
的烧结方法。

电火花烧结经历放电活化和热塑形变致密化两阶段，在放电活化阶段，通过一对电极板和
上下模冲向模腔内的粉料直接通入高频（或中频）交流和直流叠加电流，使粉料产生火花放电
而发热（也有电流通过粉末和模具产生的热），同时跟踪施加轻压，在叠加电流和跟踪轻压的相
关作用下，提高了粉末的内能，增加晶体缺陷，活化了过程，使粉料进入热塑性状态，在热塑性
阶段，提高压制压力，过程同普通热压相似。

电火花烧结的烧结时间短，可在几秒至几分钟内完成。电火花烧结所用压力比普通热压
低。电火花烧结已应用于铍、硬质合金、碳化物、氧化物、金刚石制品等的生产。

１０．６．４　无包套热等静压烧结

无包套热等静压（ＣａｄｌｅｓｓＨｏｔＩｓｏｓｔａｔｉｃＰｒｅｓｓｉｎｇ）是２０世纪８０年代的开发的烧结技术。
这种技术是将粉料成型和预烧封孔后，通入压力为１～１０ＭＰａ的气体进行烧结，获得无孔致
密件。

１９７５年，Ｋ．Ｈ．Ｈａｒｄｔｌ最早用无模气体等静压的方法烧结氧化物陶瓷。１９８０年美国通用
电气公司的Ｃ．Ｇｒｅｓｋｏｖｉｃｈ在研究添加有ＳｉＢｅＮ２ 的Ｓｉ３Ｎ４ 时，先在１９００℃通入２ＭＰａ的氮气
烧结，使烧结坯体孔隙封闭，再通入８ＭＰａ氮气烧结，使烧结体的密度从９２％～９５％提高到

９９．６％理论密度，这种烧结方法称为气压烧结（ＧＰＳ）。同期，美国军用材料和机械研究中心
（ＡＭＭＲＣ）也用类似的方法烧结添有Ｙ２Ｏ３和Ａｌ２Ｏ３的氮化硅。在１７８０℃先通入０．１ＭＰａ压
力的氮气烧结，后通入２ＭＰａ的气压烧结，获得致密材料。这种方法称为两步反应气压烧结或
无包套热等静压ＣｌａｄｌｅｓｓＨＩＰ。之后，美国超高温公司研制出无模热压烧结炉，并用于硬质合
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金的烧结，称为无模热压。无模热压和无包套热等静压的实质相同，即将粉料按常规方法成
型，无需加包套，先在较低气压下进行烧结，使坯料封孔，然后在较大气压下烧结，获得致密
材料。

无包套热等静压技术适应于具有液相烧结，而作为压力传递介质的惰性气体对制品又无
有害影响的陶瓷、粉末冶金材料的烧结。

无包套热等静压与普通热等静压比较，其优点是：
（１）降低成本：无包套热等静压和烧结是在烧结炉中进行，无需投资大的热等静压机（当

然，需要无包套热等静压专用炉），取消包套和剥套工序，所需气体量比热等静压少。
（２）生产率高，可批量生产，采用特殊成型法时，可生产异形制品，无需后续加工。同常规

烧结比较，无包套热等静压法可生产无孔致密材料，提高了质量。

１０．６．５　反应烧结

反应烧结或反应成型是通过多孔坯件同气相或液相发生化学反应，使坯件质量增加，孔隙
减小，并烧结成具有一定强度和尺寸精度的成品的工艺。同其他烧结工艺比较，反应烧结有如
下几个特点：

（１）反应烧结时，质量增加，普通烧结过程也可能发生化学反应，但质量不增加。
（２）烧结坯件不收缩，尺寸不变，因此，可以制造尺寸精确的制品。普通烧结坯件一般发

生体积收缩。
（３）普通烧结物质迁移发生在颗粒之间，在颗粒尺度范围内，而反应烧结的物质迁移过程

发生在长距离范围内，反应速度取决于传质和传热过程。
（４）液相反应烧结工艺，在形式上，同粉末冶金中的熔浸法相似，但是，熔浸法中的液相和

固相不发生化学反应，也不发生相互溶解，或只允许有轻微的溶解度。
通过气相反应烧结的陶瓷有反应烧结氮化硅（ＲＢＳＮ）和氮氧化硅Ｓｉ２ＯＮ２。通过液相的反

应烧结陶瓷有反应烧结碳化硅ＳｉＣ。
反应烧结氮化硅是硅粉多孔坯件在１４００℃左右和氮气反应形成的。在反应过程中，随着

连通气孔的减少，氮气扩散困难，反应很难进行彻底。因此，反应烧结氮化硅坯件厚度受到限
制，相对密度也难达到９０％。影响反应过程的因素有坯件原始密度、硅粉粒度和坯件厚度等。
对于粗颗粒硅粉，氮气的扩散通道少，扩散到硅颗粒中心需要时间长，因此反应增重少，反应的
厚度薄，坯件原始密度大也不利于反应。

反应烧结氮氧化硅的坯件由Ｓｉ、ＳｉＯ２ 和 ＣａＦ２（或 ＣａＯ、ＭｇＯ 等）组成，同氮反应生成

Ｓｉ２ＯＮ２。在反应烧结时，ＣａＯ、ＭｇＯ等同ＳｉＯ２ 形成玻璃相。氮溶解于熔融玻璃中，Ｓｉ２ＯＮ２ 晶
体从被氮饱和的玻璃相中析出，反应烧结氮氧化硅的密度可以大于９０％。氮氧化硅对氯化物
和氧气的抗腐蚀性好，已用作电解池内衬，用于 ＡｌＣｌ３ 电解制铝、ＺｎＣｌ２ 电解制锌。反应烧结
碳化硅是ＳｉＣＣ多孔坯由液相硅浸渍而制成。

１０．７　影响烧结的因素

影响烧结的因素是多方面的。首先，从上节讨论的各种不同机理的动力学方程可以看到，
烧结温度、时间和物料粒度是三个直接的因素。烧结温度是影响烧结的重要因素，因为随着温
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度升高，物料蒸汽压增加，扩散系数增大，粘度降低，从而促进了蒸发冷凝，离子和空位扩散以
及颗粒重排和粘性塑性流动等过程加速。这对于粘性流动和溶解沉淀过程的烧结影响尤为
明显。延长烧结时间一般都会不同程度地促使烧结完成，但对粘性流动机理的烧结较为明显，
而对体积扩散和表面扩散机理影响较小。然而在烧结后期，不合理地延长烧结时间，有时会加
剧二次再结晶作用，反而得不到充分致密的制品。减小物料颗粒度则总表面能增大，因而会有
效加速烧结，这对于扩散和蒸发冷凝机理更为突出。但是，在实际烧结过程中，除了上述这些
直接因素外，尚有许多间接的因素，例如通过控制物料的晶体结构、晶界、粒界、颗粒堆积状况
和烧结气氛以及引入微量添加物等，以改变烧结条件和物料活性，同样可以有效地影响烧结
速度。

１０．７．１　物料活性的影响

烧结是基于在表面张力作用下的物质迁移而实现的。高温氧化物较难烧结，重要的原因
之一，就在于它们有较大的晶格能和较稳定的结构状态，质点迁移需较高的活化能，即活性较
低。因此可以通过降低物料粒度来提高活性，但单纯依靠机械粉碎来提高物料分散度是有限
度的，并且能量消耗也多。于是开始发展用化学方法来提高物料活性和加速烧结的工艺，即活
性烧结。例如利用草酸镍在４５０℃轻烧制成的活性ＮｉＯ很容易制得致密烧结体，其烧结致密
化时所需活化能仅为非活性ＮｉＯ的三分之一（３７．６２Ｊ／ｍｏｌ）左右。

活性氧化物通常是用其相应的盐类热分解制成的。实践表明，采用不同形式的母盐以及
热分解条件，对所得氧化物活性有着重要影响。实验指出，在３００～４００℃低温分解 Ｍｇ
（ＯＨ）２ 制得 ＭｇＯ，比高温分解的具有较高的热容量、溶解度和酸溶解度，并表现出很高的烧
结活性。图１０．３０示出温度对分解所得 ＭｇＯ的雏晶大小和晶格常数的关系。可以看到低温
分解的 ＭｇＯ雏晶尺寸小、晶格常数大，因而结构松弛且有较多的晶格缺陷，随着分解温度升
高，雏晶尺寸长大、晶格常数减少，并在接近１４００℃时达到方镁石晶体的正常数值。这说明低
温分解 ＭｇＯ的活性是由于晶格常数较大、结晶度低、结构松弛所致。因此，合理选择分解温
度很重要，一般说来对于给定的物料有着一个最适宜的热分解温度。温度过高会使结晶度增
高、粒径变大、比表面活性下降；温度过低则可能因残留有未分解的母盐而妨碍颗粒的紧密充
填和烧结。由图１０．３１可见，对于 Ｍｇ（ＯＨ）２，此温度约为９００℃。当分解温度给定时，分解时
间将直接影响产物的活性。有些研究指出Ｍｇ（ＯＨ）２和天然水镁石分解所得ＭｇＯ的粒度，随
分解时间指数规律的增大，晶格常数迅速变小，故活性下降。此外，不同的母盐形式对活性也
有重要影响。从表１０．６列出若干镁盐分解所得 ＭｇＯ的性质和烧结性能。

表１０．６　不同形式镁盐分解所得 ＭｇＯ的性质

母盐形式
最适宜的分解

温度（℃）
粒子尺寸（ｎｍ）

所得 ＭｇＯ １４００℃ 烧结３ｈ后的

晶格常数

（ｎｍ）

雏晶尺寸

（ｎｍ）
试样密度（ｇ／ｃｍ３）

相当于理论密

度的％
碱式碳酸镁 ９００ ５０～６０ ０．４２１２ ５５ ３．３３ ９３
草酸镁 ７００ ２０～３０ ０．４２１６ ２５ ３．０３ ８５
氢氧化镁 ９００ ５０～６０ ０．４２１３ ６０ ２．９２ ８２
硝酸镁 ７００ ６００ ０．４２１１ ９０ ２．０８ ５８
硫酸镁 １２００～１５００ １００ ０．４２１１ ３０ １．７６ ５０
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图１０．３０　Ｍｇ（ＯＨ）２ 热分解温度对 ＭｇＯ
的雏晶晶粒和晶格常数的关系

图１０．３１　Ｍｇ（ＯＨ）２ 热分解温度对 ＭｇＯ烧

结致密化的影响（１４００℃下烧结４ｈ）

１０．７．２　添加物的影响

实践证明，少量添加物常会明显地改变烧结速度，但对其作用机理的了解还是不充分的。
许多试验表明，以下的作用是可能的。

图１０．３２　添加ＴｉＯ２ 对Ａｌ２Ｏ３ 烧

结时的扩散系数的影响

１０．７．２．１　与烧结物形成固溶体
当添加物能与烧结物形成固溶体时，将使晶格畸变而

得到活化。故可降低烧结温度，使扩散和烧结速度增大，这
对于形成缺位型或间隙型固溶体尤为强烈。例如在Ａｌ２Ｏ３
烧结中，通常加入少量Ｃｒ２Ｏ３ 或ＴｉＯ２ 促进烧结，就是因为

Ｃｒ２Ｏ３ 与Ａｌ２Ｏ３ 中正离子半径相近，能形成连续固溶体之
故。当加入了 ＴｉＯ２ 时，烧结温度可以更低。因为除了

Ｔｉ４＋离子与 Ｃｒ３＋ 大小相同，能与 Ａｌ２Ｏ３ 固溶外，还由于

Ｔｉ４＋离子与Ａｌ３＋电价不同，置换后将伴随有正离子空位产
生，而且在高温下Ｔｉ４＋可能转变成半径较大的 Ｔｉ３＋，从而
加剧晶格畸变，使活性更高，故能更有效地促进烧结。图

１０．３２表示出 ＴｉＯ２ 对 Ａｌ２Ｏ３ 烧结时的扩散系数的影响。
因此对于扩散机理起控制作用的高温氧化物的烧结过程，
选择与烧结物正离子半径相近但电价不同的添加物以形成

缺位型固溶体或是选用半径较小的正离子以形成填隙型固

溶体通常会有助于烧结。

１０．７．２．２　阻止晶型转变
有些氧化物在烧结时发生晶型转变并伴有较大体积效应，这就会使烧结致密化发生困难，

并容易引起坯体开裂。这时若能选用适宜的添加物加以抑制，即可促进烧结。ＺｒＯ２烧结时添
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加一定量ＣａＯ、ＭｇＯ就属这一机理。在１２００℃左右，稳定的单斜ＺｒＯ２转变成正方ＺｒＯ２并伴
有约１０％的体积收缩，使制品稳定性变坏。引入电价比Ｚｒ４＋低的Ｃａ２＋（或 Ｍｇ２＋）离子，可形
成立方型的ＣａｘＺｒ１－ｘＯ２ｘ稳定固溶体。这样既防止了制品开裂，又增加了晶体中空位浓度使
烧结加快。

１０．７．２．３　抑制晶粒长大
由于烧结后期晶粒长大，对烧结致密化有重要作用。但若二次再结晶或间断性晶粒长大

过快，又会因晶粒变粗、晶界变宽而出现反致密化现象并影响制品的显微结构。这时，可通过
加入能抑制晶粒异常长大的添加物来促进致密化进程。例如上面提及的在 Ａｌ２Ｏ３ 中加入

ＭｇＯ就有这种作用。此时，ＭｇＯ与Ａｌ２Ｏ３形成的镁铝尖晶石分布于Ａｌ２Ｏ３颗粒之间，抑制了
晶粒长大，并促使气孔的排除，因而可能获得充分致密的透明氧化铝多晶体。但应指出，由于
晶粒长大与烧结的关系较为复杂，正常的晶粒长大是有益的，要抑制的只是二次再结晶引起的
异常晶粒长大。因此，并不是能抑制晶粒长大的添加物都会有助于烧结。

１０．７．２．４　产生液相
烧结时若有适当的液相，往往会大大促进颗粒重排和传质过程。添加物的另一作用机理，

就在于能在较低温度下产生液相以促进烧结。液相的出现，可能是添加物本身熔点较低，也可
能与烧结物形成多元低共熔物。例如在ＢｅＯ中加入少量ＴｉＯ２、ＳｒＯ、ＴｈＯ２；在 ＭｇＯ中加入少
量Ｖ２Ｏ５ 或ＣｕＯ等是属于前者；而在Ａｌ２Ｏ３ 中加入ＣｕＯ和ＴｉＯ２、ＭｎＯ和ＴｉＯ２ 以及ＳｉＯ２和

ＣａＯ等混合添加物时，则两种作用兼而有之，因而能更有效加速烧结。例如在生产九五瓷
（９５％Ａｌ２Ｏ３）时，加入少量ＣａＯ和ＳｉＯ２，因形成ＣａＯＡｌ２Ｏ３ＳｉＯ２ 玻璃可以使烧结温度降低到

１５００℃左右，并能改善其电性能。
但值得指出：能促进产生液相的添加物，并非都会促进烧结。例如对Ａｌ２Ｏ３，即使是少量

碱金属氧化物也会严重阻碍其烧结。这方面的机理尚不清楚，但可能与液相本身的粘度、表面
张力以及对固相的反应能力和溶解作用可能是有关的。此外，还应考虑液相对制品的显微结
构及性能可能产生的影响。因此，合理选样添加物常是个重要的课题。例如，作为高温材料的

图１０．３３　Ａｌ２Ｏ３、Ｃｒ２Ｏ３ 添加量

对 ＭｇＯ烧结的影响

难熔氧化物烧结，形成液相虽可能有利于烧结，但却损
害耐火性能，故必须统筹考虑。在作为高温材料的

ＭｇＯ烧结时，有人建议采用ＬｉＦ作添加物，可得到良好
效果。因为 ＬｉＦ 是 ＭｇＯ 的弱化模型物质，熔点仅

８４４℃，当低温出现 的ＬｉＦ溶体，包裹了ＭｇＯ颗粒并形
成一层富含ＬｉＦ的熔体膜时，使扩散和烧结加速了。
而且在进一步烧结时，ＬｉＦ均匀地向 ＭｇＯ颗粒扩散，使
烧结得以继续进行，但浓度逐渐降低。此外，随着温度
的升高，ＬｉＦ开始挥发逸出，最后残留于 ＭｇＯ的ＬｉＦ量
甚少，对 ＭｇＯ烧结体的耐火性能几乎没影响。

添加物一旦选定，合理的添加量就是主要因素。
从上述各种作用机理的讨论中可以预期，对每一种添
加物都会有一个适宜的添加量。图１０．３３示出Ａｌ２Ｏ３、

Ｃｒ２Ｏ３ 添加量对 ＭｇＯ烧结的影响。图１０．３３表明，两曲线都呈现出不同程度的极值。当加入
少量Ｃｒ２Ｏ３ 或Ａｌ２Ｏ３ 时，烧结体致密度提高，但过量后，反而下降。对于Ｃｒ２Ｏ３ 其最佳加入量
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约为０．４％，对于Ａｌ２Ｏ３则约为ｌ％。因为加入少量Ａｌ２Ｏ３ 和Ｃｒ２Ｏ３，可固溶于 ＭｇＯ中，使空
位浓度提高，加速烧结。但过量后则部分与 ＭｇＯ反应生成镁铝尖晶石而阻碍烧结。

１０．７．３　气氛的影响

实际生产中常可发现，有些物料的烧结过程对气体介质十分敏感。气氛不仅影响物料本
身的烧结，也会影响各添加物的效果。为此常需进行相应的气氛控制。

气氛对烧结的影响是复杂的。同一种气体介质对于不同物料的烧结，往往表现出不同的
甚至相反的效果，但就作用机理而言，无非是物理的和化学的两方面的作用。

１０．７．３．１　物理作用
在烧结后期，坯体中孤立闭气孔逐渐缩小，压力增大，逐步抵消了作为烧结推动力的表面

张力作用，烧结趋于缓慢，使得在通常条件下难以达到完全烧结。这时，继续致密化除了由气
孔表面过剩空位的扩散外，闭气孔中的气体在固体中的溶解和扩散等过程起着重要作用。当
烧结气氛不同时，闭气孔内的气体成分和性质不同，它们在固体中的扩散、溶解能力也不相同。
气体原子尺寸愈大，扩散系数就小，反之亦然。例如，在氢气氛中烧结，由于氢原子半径很小，
易于扩散而有利于气孔的消除，而原子半径大的氮则难于扩散而阻碍烧结。实验表明Ａｌ２Ｏ３
（添加０．２５％的 ＭｇＯ）在氢气氛中烧结可以得到接近于理论密度的烧结体，而在氮、氖或空气
中烧结则不可能。这显然与这些气体的原子尺寸较大、扩散系数较小有关，对于氖气则还可能
与它在Ａｌ２Ｏ３ 晶格中溶解性小有关。

１０．７．３．２　化学作用
主要表现在气体介质与烧结物之间的化学反应。在氧气气氛中，由于氧被烧结物表面吸

附或发生化学作用，使晶体表面形成正离子缺位型的非化学计量化合物，正离子空位增加，扩
散和烧结被加速；同时使闭气孔中的氧可能直接进入晶格，并和Ｏ２－离子空位一样沿表面进行
扩散。故凡是正离子扩散起控制作用的烧结过程，氧气氛和氧分压较高是有利的。例如，

Ａｌ２Ｏ３ 和ＺｎＯ的烧结等。反之，对于那些容易变价的金属氧化物，则还原气氛可以使它们部
分被还原形成氧缺位型的非化学计量化合物，也会因Ｏ２－离子缺位增多而加速烧结，如ＴｉＯ２
等。

值得指出，有关氧化、还原气氛对烧结影响的实验资料，常会出现差异和矛盾。这通常是
因为实验条件不同，控制烧结速度的扩散质点种类不同所引起。当烧结由正离子扩散控制时，
氧化气氛有利于正离子空位形成；对负离子扩散控制时，还原气氛或较低的氧分压将导致Ｏ２－

离子空位产生并促进烧结。
气氛的作用有时是综合而更为复杂的。图１０．３４是不同水蒸气压下 ＭｇＯ在９００℃时恒

温烧结的收缩曲线。可能看到，水蒸气压愈高，烧结收缩率愈大，相应的烧结活化能降低。图

１０．３５明显地反映出水蒸气介质对 ＭｇＯ烧结的促进作用。对于ＣａＯ和 ＵＯ２ 也有类似效应。
这一作用机理尚不甚清楚，可能与 ＭｇＯ粒子表面吸附ＯＨ－而形成正离子空位，以及由于水
蒸气作用使粒子表面质点排列变乱，表面能增加等过程有关。

对于ＢｅＯ情况正好相反，水蒸气对ＢｅＯ烧结是十分有害的。因为ＢｅＯ烧结主要按蒸发
冷凝机理进行的，水蒸气的存在会抑制ＢｅＯ的升华作用（ＢｅＯ（ｓ）＋Ｈ２Ｏ（ｇ →） Ｂｅ（ＯＨ）２
（ｇ），后者较为稳定）。

此外，工艺上为了兼顾烧结性能和制品性能，有时尚需在不同烧结阶段控制不同气氛。例
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图１０．３４　不同水蒸气压力下，ＭｇＯ成形体

在９００℃烧结时的等温收缩曲线

图１０．３５　水蒸气压力对 ＭｇＯ烧结过程

的表观烧结活化能的影响

如，一般日用陶瓷或电瓷烧成时，在釉玻化以前（９００～１０００℃）要控制氧化气氛以利于原料脱
水、分解和有机物的氧化。但在高温阶段则要求还原气氛，以降低硫酸盐分解温度，并使高价
铁（Ｆｅ３＋）还原为低价铁（Ｆｅ２＋），以保证产品白度的要求，并能在较低温度下形成含低铁共熔
体而促进烧结。

１０．７．４　压力的影响

外压对烧结的影响主要表现在两个方面：生坯成型压力和烧结时的外加压力 （热压）。从
烧结和固相反应机理容易理解，成型压力增大，坯体中颗粒堆积就较紧密、接触面积增大，烧结
被加速。与此相比，热压的作用是更为突出的。如表１０．７所示，与普通烧结相比，在１．４７×
１０４ｋＰａ压力下，热压烧结温度降低了２００℃，但烧结体密度却提高了２％，而且这种趋势随压
力增高而增加。如果采用活性热压烧结，在１３００℃烧结１ｈ即可达到９９．６％的理论密度。

表１０．７　不同烧结条件下 ＭｇＯ的烧结致密度表

烧结条件 热压压力（×９８ｋＰａ） 烧结温度（℃） 烧结时间（ｈ） 视密度（ｇ／ｃｍ３） 相当于理论密度的％

普通烧结 — １５００ ４ ３．３７ ９４
热压烧结 １５０ １３００ ４ ３．４４ ９６
热压烧结 ３００ １３５０ １０ ３．４８ ９７

活性热压烧结 ２４０ １２００ ０．５ ３．４８ ９７
活性热压烧结 ４８０ １０００ １ ３．５２ ９８．４
活性热压烧结 ４８０ １１００ １ ３．５５ ９９．２
活性热压烧结 ４８０ １３００ １ ３．５６ ９９．６

对热压烧结机理尚有不同看法，但从粘性、塑性流动机理出发是不难理解的。因烧结后期
坯体中闭气孔的气体压力增大，抵消了表面张力的作用，此时，闭气孔只能通过晶体内部扩散
来充填，而体积扩散比界面扩散要慢得多，由于这些原因导致了后期致密化的困难。热压可以
提供额外的推动力以补偿被抵消的表面张力，使烧结得以继续和加速。此外，在热压条件下，
固体粉料可能表现出某种非牛顿型流体性质，当剪应力超过其屈服点时将出现流动，这相当于
液相参与的烧结一样，传质速度加大，闭气孔通过物料的粘性或塑性流动得以消除。因此，采
用热压烧结可以保证在较低温度和较短时间内制得高致密度的烧结体。对于有些物料甚至可
达到完全透明的程度。上已述及，一般氧化物的泰曼温度为（０．７～０．８）Ｔｍ，但在热压烧结时，
通常可降低到（０．５～０．６）Ｔｍ，有的还可以更低。如 ＭｇＯ（Ｔｍ 约２８００℃）在７５０℃，１３７．２ＭＰａ
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压力下，热压烧结１５ｍｉｎ即可达到９５％理论密度。这一烧结温度仅约为０．３３Ｔｍ。可见，热压
烧结不仅对于烧结本身，而且也对烧结体性质产生重要影响。作为一种新的烧结工艺已被广
泛应用于氧化物陶瓷和粉末冶金生产。

本章小结

烧结是一个非常复杂的高温动力学过程，可能包含扩散、相变、固相反应等动力学过程。
烧结及其中后期所伴随的晶粒长大和再结晶等，决定了材料显微结构的形成，也决定了材料最
终的性质或性能。

由于烧结过程的复杂性，对其进行动力学描述时，只能针对不同的传质机理以及烧结不同
阶段坯体中颗粒、气孔的不同形状和接触状况，采用简化模型，来建立相应的动力学关系。因
此，目前所建立的动力学方程的应用范围极其有限，因为物料的接触状况很难与简化模型完全
一致。实际上，目前对烧结过程的控制，绝大多数情况下，是从影响烧结的因素出发，利用已积
累的实验数据，定性地或经验性地控制烧结过程。

尽管如此，研究物质在烧结过程中的各种物理化学变化，对指导生产、控制产品质量，开发
新材料仍然是非常重要的。并且随着计算机科学技术在烧结理论研究中的应用，烧结动力学
方面的研究定会取得新的突破。

思考题与习题

１０．１　名词解释：

烧结、烧结温度、泰曼温度、液相烧结、固相烧结、晶粒长大、二次再结晶、初次再结晶。

１０．２　烧结推动力是什么？它可凭哪些方式推动物质的迁移，各适用于何种烧结机理？

１０．３　下列过程中哪一个能使烧结体强度增大，而不产生坯体宏观上的收缩？试说明之。

（ａ）蒸发冷凝；　（ｂ）体积扩散；　（ｃ）粘性流动；　（ｄ）表面扩散；　（ｅ）溶解沉淀

１０．４　什么是烧结过程？烧结过程分为哪三个阶段？各有何特点？

１０．５　某氧化物粉末的表面能是１×１０４Ｊ／ｃｍ２，烧结后晶界能是５．５×１０－５Ｊ／ｃｍ２，若用粒径为１μｍ的粉

料（假定为立方体）压成１ｃｍ３ 的压块进行烧结，试计算烧结时的推动力。

１０．６　试就（ａ）推动力来源；（ｂ）推动力大小；（ｃ）在陶瓷系统的重要性来区别初次再结晶、晶粒长大和二

次再结晶。

１０．７　有人试图用延长烧结时间来提高产品致密度，你以为此法是否可行，为什么？

１０．８　假如直径为５μｍ的气孔封闭在表面张力为２．８×１０
－３Ｎ／ｃｍ２ 的玻璃内，气孔内氮气压力是０．８大

气压，当气体压力与表面张力产生的负压平衡时，气孔尺寸是多少？

１０．９　在１５００℃，ＭｇＯ正常的晶粒长大期间，观察到晶体在１ｈ内直径从１μｍ 长大到１０μｍ，在此条件

下，要得到直径２０μｍ的晶粒，需烧结多长时间？如已知晶界扩散活化能为２５０．８ｋＪ／ｍｏｌ，试计算在１６００℃下

保温４ｈ后晶粒的大小，为抑制晶粒长大，加入少量杂质，在１６００℃时保温４ｈ，晶粒大小又是多少？

１０．１０　假定ＮｉＣｒ２Ｏ４ 的表面能为６×１０－５Ｊ／ｃｍ２，由半径０．５μｍ的 ＮｉＯ和Ｃｒ２Ｏ３ 粉末合成尖晶石。在

１２００℃和１４００℃时Ｎｉ２＋和Ｃｒ３＋离子的扩散系数分别为：Ｎｉ２＋在 ＮｉＯ中Ｄ１４７３＝１×１０－１１ｃｍ２／ｓ；Ｄ１６７３＝３×

１０－１０ｃｍ２／ｓ；Ｃｒ３＋在Ｃｒ２Ｏ３ 中Ｄ１４７３＝７×１０－１１ｃｍ２／ｓ，Ｄ１６７３＝１０－９ｃｍ２／ｓ，求在１２００℃和１４００℃烧结时，开始

１ｈ的线收缩率是多少？（假定扩散粒子的半径为０．０５９ｎｍ）

１０．１１　在制造透明Ａｌ２Ｏ３ 材料时，原始粉料粒度为２μｍ，烧结至最高温度保温０．５ｈ，测得晶粒尺寸为

１０μｍ，试问若保温时间为２ｈ，晶粒尺寸多大？为抑制晶粒生长加入０．１％ＭｇＯ，此时若保温时间为２ｈ，晶粒

尺寸又有多大？

·５３５·思考题与习题



１０．１２　在１５００℃Ａｌ２Ｏ３ 正常晶粒生长期间，观察到晶体在１ｈ内从０．５μｍ直径长大到１０μｍ。如已知晶

界扩散活化能为３３５ｋＪ／ｍｏｌ，试预测在１７００℃时保温时间为４ｈ后，晶粒尺寸是多少？你估计加入０．５％ＭｇＯ
杂质对Ａｌ２Ｏ３ 晶粒生长速度会有什么影响？在与上面相同条件下烧结，会有什么结果，为什么？

１０．１３　材料的许多性能如强度、光学性能等要求其晶粒尺寸微小且分布均匀，工艺上应如何控制烧结过

程以达到此目的？

１０．１４　试分析二次再结晶过程对材料性能有何种效应？

１０．１５　特种烧结和常规烧结有什么区别？试举例说明。

１０．１６　（ａ）烧结 ＭｇＯ时加入少量ＦｅＯ，在氢气氛和氧分压低时都不能促进烧结，只有在氧分压高的气

氛下才促进烧结；（ｂ）烧结Ａｌ２Ｏ３ 时，氢气易促进致密化而氮气妨碍致密化，试分析其原因。

１０．１７　磁性氧化物材料被认为是遵循正常晶粒长大方程。当颗粒尺寸增大超出１μｍ的平均尺寸时，则

磁性和强度等性质就变坏，未烧结前的原始颗粒大小为０．１μｍ。烧结３０ｍｉｎ使晶粒尺寸长大为原来的３倍。

因大坯件翘曲，生产车间主任打算增加烧结时间。你想推荐的最长时间是多少？

１０．１８　分析添加物是如何影响烧结的？
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腐蚀与氧化

本章提要

几乎所有材料在制备、加工和使用过程中都会与特定环境相接触。从物理化学方面
考虑，材料或多或少地会与环境介质发生一系列相互作用，即材料在环境介质中会表现出
特有的环境行为效应。在敞开物系中，腐蚀、氧化、磨损等是材料最基本的环境行为效应。
这些效应直接影响材料的结构、性质及使用性能。

在具有腐蚀性的环境中，固体材料的化学组成和物理上的完整性经常地变化着。在
化学腐蚀中，材料被腐蚀性液体所溶解或被腐蚀性气体所损伤。在电化学腐蚀过程中，由
于形成了电流回路，金属原子会从固体材料中迁移出来。实际上，金属和某些陶瓷在高温
下都会与周围气体发生反应，由于形成氧化物或其他化合物，结果可能导致材料破坏。高
分子材料在高温下接触到氧气时会发生交联或降解。许多材料在受到辐射作用甚至在细
菌作用下也会发生变化，最终导致材料形貌发生变化，性能衰减或劣化，甚至失效。

本章主要介绍有关腐蚀及氧化的类型、产生原因、防止及抑制腐蚀及氧化的途径等理
论知识与技术，为材料性能最大限度地发挥提供必要的基础。

１１．１　腐　　蚀

１１．１．１　材料腐蚀的基本概念

１１．１．１．１　腐蚀及广义腐蚀
人们已经认识到，人类使用的金属和非金属材料很少是由于单纯机械因素（如拉、压、冲

击、疲劳、断裂和磨损等）或其他物理因素（如热能、光能等）引起破坏的，绝大多数金属和非金
属材料的破坏都与其周围环境的腐蚀因素有关。因此，材料的腐蚀问题已成为当今材料科学
与工程领域研究的热点课题。

腐蚀现象十分普遍，除极少数贵金属（Ａｕ、Ｐｔ等）外，几乎所有材料在使用环境中都存在程
度不同的腐蚀现象，材料发生腐蚀是一个热力学自发过程。金属和它所处的环境介质之间发
生化学、电化学或物理作用，引起金属的变质和破坏，称为金属腐蚀。随着非金属材料越来越
多地用作工程材料，非金属材料失效现象也日益引起人们的重视。高分子材料在加工、储存和
使用过程中，由于内外因素的综合作用，其物理化学性能和机械性能逐渐变坏，以至最后丧失
使用价值，这种现象称为高分子材料的腐蚀，亦称为老化。无机非金属材料通常具有良好的耐
腐蚀性能，但因其化学成分、结晶状态、结构以及腐蚀介质的性质等原因，在任何情况下都耐蚀
的无机非金属材料是不存在的。无机非金属材料除石墨以外，在与电解质溶液接触时不像金
属那样形成原电池，故其腐蚀不是由电化学过程引起的，往往是由于化学作用或物理作用所引



起。因此，广义材料腐蚀是指材料由于环境的作用而引起的破坏和变质过程。

１１．１．１．２　腐蚀的类型与分类
（１）金属材料腐蚀类型
金属腐蚀可分为全面腐蚀和局部腐蚀两大类。全面腐蚀是常见的一种腐蚀，是指整个金

属表面均发生腐蚀，它可以是均匀的也可以是不均匀的。全面腐蚀一般属于微观电池腐蚀。
钢铁构件在大气、海水及稀的还原性介质中的腐蚀一般属于全面腐蚀。通常所说的铁生锈或
钢失泽、镍的“发雾”现象以及金属的高温氧化等均属于全面腐蚀。局部腐蚀的类型很多，主要
有点腐蚀（孔腐蚀）、缝隙腐蚀、晶间腐蚀、选择腐蚀、应力腐蚀、腐蚀疲劳、湍流腐蚀等。从工程
技术上看，全面腐蚀相对局部腐蚀其危险性小些，而局部腐蚀危险性极大。局部腐蚀通常是在
没有什么预兆的情况下，金属构件就突然发生断裂，甚至造成严重的事故。从各类腐蚀失效事
故统计来看：全面腐蚀占１７．８％，局部腐蚀占８２．２％。其中应力腐蚀断裂为３８％，点腐蚀为

２５％，缝隙腐蚀为２．２％，晶间腐蚀为１１．５％，选择腐蚀为２％，焊缝腐蚀为０．４％，磨蚀等其他
腐蚀形式为３．１％，可见局部腐蚀的严重性。

（２）高分子材料腐蚀类型
高分子材料在加工、储存和使用过程中，由于内外因素的综合作用，其物理化学性能和机

械性能逐渐变坏，以至最后丧失使用价值，这种现象称为高分子材料的腐蚀，亦称为老化。这
里的内因指高聚物的化学结构、聚集态结构及配方条件等。外因指物理因素，如光、热、高能辐
射、机械作用力等；化学因素，如氧、臭氧、水、酸、碱等；生物因素，如微生物、海洋生物等。老化
主要表现在：① 外观的变化：出现污渍、斑点、银纹、裂缝、喷霜、粉化及光泽、颜色的变化；②
物理性能的变化：包括溶解性、溶胀性、流变性能，以及耐寒、耐热、透水、透气等性能的变化；

③ 力学性能的变化：如抗张强度、弯曲强度、抗冲击强度等的变化；④ 电性能的变化：如绝缘
电阻、电击穿强度、介电常数等的变化。

从本质上讲，高聚物的老化可分为化学老化与物理老化两类。化学老化是指化学介质或
化学介质与其他因素（如力、光、热等）共同作用下所发生的高分子材料被破坏现象，主要发生
主链的断裂，有时次价键的破坏也属化学老化。因此，化学老化又可分为化学过程和物理过程
引起的两种老化形式。前者发生了化学反应，所导致的主链断裂是不可逆的，常见的老化形式
见表１１．１，主要发生了大分子的降解和交联作用。降解是高聚物的化学键受到光、热、机械作
用力、化学介质等因素的影响，分子链发生断裂，从而引发的自由基链式反应。如：

ＣＨ ２ ＣＨ ２ ＣＨ ２ ＣＨ  →２ ＣＨ ２ Ｃ
·
Ｈ２＋Ｃ

·
Ｈ ２ ＣＨ ２ （１１．１）

表１１．１　高分子材料的腐蚀形式

环　　境

化　　学 其　　他
形　　式

氧 中等温度 化学氧化

氧 高　温 燃　烧
氧 紫外线 光氧化

水及水溶液 水　解
大气中氧／水气 室　温 风　化
水及水溶液 应　力 应力腐蚀

水或水气 微生物 生物腐蚀

热 热　解
辐　射 辐射分解
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交联是指断裂了的自由基再互相作用产生交联结构，如：

ＣＨ ２ Ｃ
·
 Ｈ ＣＨ ２

　　　　　＋

ＣＨ ２ Ｃ
·
 Ｈ ＣＨ 

→

２

ＣＨ ２ＣＨ ＣＨ ２

ＣＨＣＨ  ２ ＣＨ ２

（１１．２）

　　降解和交联对高聚物性能影响很大。降解使高聚物的分子量下降，材料变软发粘，抗张强
度和模量下降；交联使材料变硬、变脆、伸长率下降。

物理过程引起的化学老化没有化学反应发生，多数是次价键被破坏，主要有溶胀与溶解，
环境应力开裂，渗透破坏等。溶胀和溶解是指溶剂分子渗入材料内部，破坏大分子间的次价
键，与大分子发生溶剂化作用，引起高聚物的溶胀和溶解；环境应力开裂指在应力与介质（如表
面活性物质）共同作用下，高分子材料出现银纹，并进一步生长成裂缝，直至发生脆性断裂；渗
透破坏指高分子材料用作衬里，当介质渗透穿过衬里层而接触到被保护的整体（如金属）时，所
引起的基体材料被破坏。

高聚物的物理老化仅指由于物理作用而发生的可逆性的变化，不涉及分子结构的改变。
由于玻璃态高聚物多数处于非平衡态，其凝聚态结构是不稳定的。这种不稳定结构在玻璃化
转变温度Ｔｇ 以下存放过程中会逐渐趋向稳定的平衡态，从而引起高聚物材料的物理力学性
能随存放或使用时间而变化，这种现象被称为物理老化或“存放效应”。物理老化是玻璃态高
聚物通过小区域链段的微布朗运动使其凝聚态结构从非平衡态向平衡态过渡的弛豫过程，因
此与存放的温度有关。在可观察的时标内，它发生在高聚物玻璃化转变温度Ｔｇ 和次级转变
温度ＴＢ 之间，所以又称为Ｔｇ 以下的退火效应。

（３）无机非金属材料腐蚀
无机非金属材料亦称为陶瓷材料，是指除有机高分子材料和金属材料以外的所有固体材

料，其中大多数为硅酸盐材料。硅酸盐材料主要是指由硅和氧等组成的天然岩石、铸石、陶瓷、
玻璃、水泥等。现代陶瓷作为结构材料和功能材料发挥的作用越来越大。

无机非金属材料通常具有良好的耐腐蚀性能，但因其化学成分、结晶状态、结构以及腐蚀
介质的性质等原因，在任何情况下都耐蚀的无机非金属材料是不存在的。无机非金属材料除
石墨以外，在与电解质溶液接触时不像金属那样形成原电池，故其腐蚀不是由电化学过程引起
的，而往往是由于化学作用或物理作用所引起。

无机非金属材料是以地球表层２０ｋｍ左右的地壳中的岩石及岩石风化而成的粘土、砂砾
为原料，经加工而成，因而其主要成分为各种氧化物如ＳｉＯ２、Ａｌ２Ｏ３、ＴｉＯ２、Ｆｅ２Ｏ３、ＣａＯ、ＭｇＯ、

Ｋ２Ｏ、Ｎａ２Ｏ、ＰｂＯ等。此外，现代陶瓷材料还采用人工合成的碳化物、氮化物、硅化物等来
制造。

除熔融制品（如玻璃、铸石）外，陶瓷材料结构中或多或少地含有一定的孔隙。孔隙会降低
材料的耐腐蚀性，因为孔隙的存在会使材料接触介质的面积增大，腐蚀不仅可发生在表面上而
且也发生在材料内部，使得侵蚀作用明显增强。当化学反应生成物出现结晶时还会造成物理
性能的破坏，例如制碱车间的水泥地面，当间歇地受到苛性钠溶液的浸润时，由于渗透到孔隙
中的苛性钠吸收二氧化碳后变成含水碳酸盐结晶，体积增大，在水泥内部膨胀，使材料产生内
应力破坏。

如果在材料的表面及孔隙中腐蚀生成的化合物为不溶性的，则在某些场合它们能保护材
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料不再受到破坏，水玻璃耐酸胶泥的酸化处理就是一例。
当孔隙为闭孔时，受腐蚀性介质的影响要比开口的孔隙小。而当孔隙为开口时，腐蚀性液

体容易透入材料内部。
无机非金属材料的耐蚀性还与其结构有关。晶体结构的耐腐蚀性较无定型结构高。例如

二氧化硅处于结晶状态时，虽属耐酸材料但也有一定的耐碱性。而无定形的二氧化硅就易溶
于碱溶液中。具有晶体结构的熔铸辉绿岩也是如此，它比同一组成的无定形化合物具有更高
的化学稳定性。

１１．１．１．３　材料腐蚀的特点
金属是导体，腐蚀时多以金属离子溶解进入电解液的形式发生，因此在大多数情况下可用

电化学过程来描述。金属的腐蚀过程大多在金属的表面发生，并逐步向深处发展。无机非金
属材料的腐蚀则以材料与介质的化学反应为主，并与材料的组成、显微结构、结晶状态、腐蚀产
物的性质等因素密切相关。高分子材料的腐蚀与金属腐蚀有本质的区别。高分子材料一般不
导电，也不以离子形式溶解，因此其腐蚀过程难以用电化学规律来说明。对于高分子材料，其
周围的介质（气体、液体等）向材料内渗透扩散是腐蚀的主要原因。同时，高分子材料中的某些
组分（如增塑剂、稳定剂等）也会从材料内部向外扩散迁移，而溶于介质中。因此在考察高分子
材料的腐蚀时，介质的渗入、渗入的介质与材料间的相互作用和材料组分的溶出等问题是必需
考虑的首要问题。

１１．１．２　应力腐蚀

１１．１．２．１　应力腐蚀概述
应力腐蚀（英文缩写ＳＣＣ，ＳｔｒｅｓｓＣｏｒｒｏｓｉｏｎＣｒａｃｋ）是指金属材料在特定腐蚀介质和拉应

力共同作用下发生的脆性断裂。是应力与环境共同作用下的腐蚀行为，是局部腐蚀的一大类
型。材料除受环境作用外还受各种应力作用，因此会导致较单一因素下更严重的腐蚀破坏形
式。由于材料在环境中受应力作用方式不同，其腐蚀形式也不同。一般可分为：应力腐蚀、腐
蚀疲劳、磨损腐蚀、湍流腐蚀、冲蚀等。在这类腐蚀中受拉应力作用的应力腐蚀是危害最大的
局部腐蚀形式之一，材料会在没有明显预兆的情况下突然断裂。

ＳＣＣ是普遍而历史悠久的现象。公元前一世纪至公元一世纪间，古代波斯王国青铜少女
头像上具有脆性开裂裂纹及裂纹大量分支的ＳＣＣ特征；１９世纪下叶黄铜弹壳开裂，１９世纪末
蒸汽机车的锅炉碱脆；２０世纪２０年代铝合金在潮湿大气中的ＳＣＣ，３０年代奥氏体不锈钢

ＳＣＣ，４０年代含Ｓ的油、气设备出现的开裂事故，５０年代航空技术中钛合金ＳＣＣ等等。可见，

ＳＣＣ现象是普遍存在，又是“灾难性的腐蚀”。因此在满足新兴工业对材料要求的同时，不能
不考虑ＳＣＣ对设备安全的威胁。ＳＣＣ广泛涉及国防、化工、电力、石油、宇航、海洋开发、原子
能等部门，是近年来在腐蚀领域中研究最多的课题。

ＳＣＣ的破坏事故在工程中比例相当高。据美国杜邦公司统计，１９６８～１９６９年，在全部设
备腐蚀破坏中ＳＣＣ占２１．６％。另据联邦德国一家大化工厂统计，１９６８～１９７２年间，在全国设
备腐蚀破坏事故中，ＳＣＣ超过总数的１％。表１１．２列举了美国和日本的部分调查结果。
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表１１．２　ＳＣＣ占总腐蚀破坏的百分数

调查范围 材　　料 调查年限 占总腐蚀破坏（％）

美国杜邦化学公司 各种材料 ３年 ２３
日本三菱化工机械公司 各种材料 １０年 ４５．６
日本国内综合调查 不锈钢 １０年 ３５．３
日本石油化工厂 各种材料 １０年 ４２．２
美国原子能电站 各种材料 １０年 １８．７

我国有关ＳＣＣ所造成的破坏事故未做系统的统计和估算，但问题也是严重的，例如，２．５
万ｋＷ汽轮机末级叶轮由于ＳＣＣ而造成的叶轮开裂事故，原子反应堆的热交换管由于ＳＣＣ
而发生严重泄漏事故等。由ＳＣＣ造成的经济损失是相当可观的，因此对材料的ＳＣＣ研究已
成为腐蚀领域重要课题。

１１．１．２．２　应力腐蚀发生的条件和特征
（１）应力腐蚀发生的条件
一般认为发生应力腐蚀断裂需要具备三个基本条件：

① 敏感材料
合金比纯金属更易发生应力腐蚀开裂。一般认为纯金属不会发生应力腐蚀断裂。据报

导，纯度达９９．９９９％的钢在含氨介质中没有发生腐蚀断裂，但含有ｗ（Ｐ）＝０．００４％或ｗ（Ｓｂ）

＝０．０１％时，则发生了应力腐蚀开裂，纯铁中碳的质量分数为０．０４％时，在热硝酸盐溶液中就
容易产生硝脆等，说明合金比纯金属更易产生应力腐蚀开裂。

② 特定的腐蚀介质
对于某种合金，能发生应力腐蚀断裂与其所处的特定的腐蚀介质有关，而且介质中能引起

ＳＣＣ的物质浓度一般都很低。如Ｎ２Ｏ４中含有痕量的Ｏ２ 就可使Ｔｉ合金贮罐发生破裂，在核
电站高温水介质中仅含质量分数为百万分之几的Ｃｌ－和Ｏ２时，奥氏体不锈钢就可发生应力腐
蚀开裂。表１１．３列举了一些易产生应力腐蚀断裂的合金和特定的环境介质。

表１１．３　发生ＳＣＣ的合金／环境体系

合　　金 腐　蚀　介　质

低碳钢 　热硝酸盐溶液、碳酸盐溶液、过氧化氢

碳钢和低合金钢 　氢氧化钠、三氯化铁溶液、氢氧酸、沸腾氯化镁（ｗ（ＭｇＣｌ２）＝４２％）溶液、海水

高强度钢 　蒸馏水、湿大气、氯化物溶液、硫化氢

奥氏体不锈钢
　氯化物溶液、高温高压含氧高纯水、海水、Ｆ－、Ｂｒ－、ＮａＯＨＨ２Ｓ水溶液、ＮａＣｌＨ２Ｏ２
水溶液、二氯乙烷等

铜合金 　氮蒸气、汞盐溶液、含ＳＯ２大气、氨溶液、三氯化铁、硝酸溶液

镍合金 　氢氧化钠溶液、高纯水蒸气

铝合金 　氯化钠水溶液、海水、水蒸气、含ＳＯ２大气、熔融氯化钠、含Ｂｒ－、Ｉ－水溶液

镁合金
　硝酸、氢氧化钠、氢氟酸溶液、蒸馏水、ＮａＣｌＨ２Ｏ２ 溶液、ＮａＣｌＫ２ＣｒＯ４ 溶液、海洋大
气、ＳＯ２ＣＯ２湿空气

钛合金 　含Ｃｌ－、Ｂｒ－、Ｉ－水溶液、Ｎ２Ｏ４、甲醇、三氯乙烯、有机酸

③ 拉伸应力
拉伸应力有两个来源。一是残余应力（加工、冶炼、装配过程中产生）、温差产生的热应力
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及相变产生的相变应力；二是材料承受外加载荷造成的应力。一般以残余应力为主，占事故的

８０％左右，在残余应力中又以焊接应力为主。
金属与合金所承受的拉应力愈小，断裂时间愈长。应力腐蚀可在极低的应力下（如屈服强

度的５％～１０％或更低）产生。一般认为当拉伸应力低于某一个临界值时，不再发生断裂破
坏，这个临界应力称应力腐蚀开裂门槛值，用ＫⅠＳＣＣ或临界应力σｔｈ表示。

另外，从电化学角度看，ＳＣＣ在一定的临界电位范围内产生。一般发生在钝化活化过渡
区或钝化过钝化区。表１１．４及图１１．１分别列出并示意出了ＳＣＣ与电位的关系。

表１１．４　在不同环境介质中碳钢产生应力腐蚀开裂的电位范围

环境介质 碳化工作液
饱和

ＮＨ４ＨＣＯ３
（质量分数）２５％

ＮａＯＨ
（质量分数）３５％

ＮａＯＨ

Ｃ（ＮａＯＨ）
＝８ｍｏｌ／Ｌ
ＮａＯＨ

Ｃ（ＮＨ４ＮＯ３）
＝４ｍｏｌ／Ｌ
ＮＨ４ＮＯ３

温度（℃） ４０ ４０ ４０ ８０ — —

断裂电位范围

［ｍＶ（ＳＣＥ）］
－６００～－８００ －４００～－８００ －５００～－１２００ －８００～－９８０ －４００～－８００ ＋１４００～－２００

图１１．１　发生应力腐蚀断

裂的电位区

（２）应力腐蚀断裂特征
应力腐蚀断裂从宏观上属于脆性断裂，即使塑性很高的材料也

无颈缩、无杯锥状现象。由于腐蚀介质作用，断口表面颜色呈黑色
或灰黑色。晶界断裂呈冰糖块状，穿晶断裂具有河流花样等特征。

ＳＣＣ断口微观特征较复杂，视具体合金与环境而定，显微断口上往
往可见腐蚀坑及二次裂纹。ＳＣＣ方式有穿晶断裂、晶界型断裂、穿
晶与晶界混合型断裂。断裂的途径与具体的材料环境有关。裂纹
走向与主拉伸应力的方向垂直。腐蚀裂缝的纵深尺寸比其宽度尺
寸要大几个数量级，裂纹一般呈树枝状。

（３）应力与断裂时间关系
应力腐蚀断裂是材料在应力和环境共同作用下，经过孕育期产

生裂纹，然后裂纹逐渐扩展，达到临界尺寸。当裂纹尖端应力强度
因子ＫⅠ达到材料断裂韧性ＫⅠＣ时发生失稳断裂。应力腐蚀断裂过程可分为三个阶段：

① 孕育期
孕育期是在无预制裂纹或金属无裂纹、无腐蚀孔和缺陷时，裂纹的萌生阶段，即裂纹源形

成所需要的时间，又称为潜伏期、引发期或诱导期。孕育期的长短取决于合金的性能、腐蚀环
境以及应力大小，一般约占总断裂时间ｔｆ 的９０％左右。

② 裂纹扩展期
是指裂纹成核后到裂纹生长至临界尺寸所经历的时间。此阶段裂纹扩展速度与应力强度

因子大小无关。裂纹扩展主要由裂纹尖端的电化学过程控制。实验证明，在这一阶段裂纹扩
展速度介于没有应力下腐蚀破坏速度和单纯的力学断裂速度之间，一般在０．５～１０ｍｍ／ｈ的
范围内。表１１．５列出了一些合金应力腐蚀裂纹扩展数据。
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表１１．５　不同合金的ＳＣＣ裂纹扩展速率

合　　金 裂纹扩展速度（ｍｍ／ｈ） 合　　金 裂纹扩展速度（ｍｍ／ｈ）

碳　　钢 １ 不锈钢（室温酸性氯化物） ２５（ｍｍ／ａ）
铝 合 金 １～５ 钛 合 金 １０
铜 合 金 １～５ 高强度钢 １０

不锈钢（沸腾 ＭｇＣｌ２） １～５

③ 失稳断裂
此阶段裂纹的扩展由纯力学因素控制。扩展速度随应力增大而加快，直至断裂。在有预

制裂纹、腐蚀坑的情况下，应力腐蚀断裂过程只有裂纹扩展和失稳快速断裂两个阶段。

图１１．２　裂纹扩展速率与应力强度

因子ＫⅠ关系曲线

（４）裂纹扩展速率 ｄａ
ｄ（ ）ｔ 与ＫⅠＳＣＣ的关系

当裂纹尖端的ＫⅠ＞ＫⅠＳＣＣ时，裂纹就会不断扩展。
单

位时间内裂纹的扩展量叫应力腐蚀裂纹扩展速率，用ｄａ
ｄｔ


表

示

。在应力腐蚀断裂过程中，裂纹的扩展速率ｄａ

ｄｔ
随着应力

强度因子ＫⅠ而变化，如图１１．２所示。图中有三个不同区
域：

① 区域Ⅰ　当ＫⅠ稍大于ＫⅠＳＣＣ时，裂纹经过一段孕育
后突然加速发展，即在Ⅰ区内，裂纹生长速率对ＫⅠ值较敏

感。

② 区域Ⅱ　ｄａｄｔ
与ＫⅠ无关，通常说的裂纹扩展速率就是指该区速率，因为它主要由电化

学过程控制，较强烈地依赖于溶液的ｐＨ值，粘度和温度；

③ 区域Ⅲ　失稳断裂区，裂纹深度已接近临界尺寸ａｃｒ，当超过这个值时，应力强度因子

ＫⅠ达到ＫⅠＣ时，裂纹生长速率迅速增加直至发生失稳断裂。
（５）应力敏感系数
慢应变速率法（ＳＳＲＴ）是测定材料的ＳＣＣ敏感性的快速试验法。评价合金应力腐蚀敏感

性的参数可用应力腐蚀敏感系数εｆ 来表示：

εｆ ＝
Ｅｆｈ
Ｅｆｋ

（１１．３）

式中　Ｅｆｈ———介质中塑性应变率；

　Ｅｆｋ———空气中塑性应变率。

εｆ 值愈大，愈耐应力腐蚀。

１１．１．２．３　应力腐蚀机理
工程实际中ＳＣＣ的体系太多，导致材料破裂的因素又非常复杂。所以不能企图用某一机

理解释众多的应力腐蚀断裂问题。这里仅介绍较普遍接受的三种机理。
（１）阳极快速溶解理论
何尔（Ｈｏａｒ）和希纳斯（Ｈｉｎｅｓ）首先提出阳极快速溶解理论。该理论认为裂纹一旦形成，

裂纹尖端的应力集中导致裂纹尖端前沿区发生迅速屈服，晶体内位错沿着滑移面连续地到达
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裂纹尖端前沿表面，产生大量瞬间活性溶解质点，导致裂纹尖端（阳极）快速溶解。据有关文献
报导，裂纹尖端处的电流密度高达０．５Ａ／ｃｍ２，而裂纹两侧仅约为１０－５Ａ／ｃｍ２。图１１．３示出
了裂纹尖端、阳极溶解、裂纹扩展模型。裂纹尖端的溶解速度（电流密度Ｊａ）与裂纹扩展速率ｖ
有如下关系：

Ｊａ ＝ｖｎＦρｍ
（１１．４）

式中　ｍ———金属的原子量；

　ρ———金属的密度；

　ｎ———溶解金属的离子价数；

　Ｆ———法拉第常数。

图１１．３　裂纹端部金属阳极溶解引起裂纹扩展的模型 图１１．４　由闭塞电池腐蚀所引起的ＳＣＣ示意图

如在沸腾的 ＭｇＣｌ２溶液中，１８８不锈钢在无拉伸应力条件下，阳极溶解电流密度只有

１０－５Ａ／ｃｍ２，而在应力腐蚀条件下，裂纹尖端处的阳极电流密度达到０．４～２．０Ａ／ｃｍ２，这相当
于裂纹尖端扩展速度为０．５～２．５ｍｍ／ｈ。这一结果表明，实测的阳极电流密度与快速溶解理
论相符合。

（２）闭塞电池理论
该理论认为，在已存在的阳极溶解的活化通道上，腐蚀优先沿着这些通道进行。在应力协

同作用下，闭塞电池腐蚀所引发的腐蚀孔扩展为裂纹，产生ＳＣＣ。这种闭塞电池作用与孔腐
蚀相似，也是一个自催化的腐蚀过程，在拉应力作用下使裂纹不断扩展，直至断裂。如图１１．４
所示。

（３）膜破裂理论（滑移溶解理论）
该理论认为，金属表面是由钝化膜覆盖，并不直接与介质接触。在应力或活性离子（Ｃｌ－）

的作用下易引起钝化膜破裂，露出活性的金属表面。介质沿着某一择优途径浸入并溶解活性
金属，最终导致应力腐蚀断裂。对于穿晶型应力腐蚀断裂，用滑移溶解理论可以得到满意的
解释。图１１．５示意出滑移导致膜破裂的机理。其中图１１．５（ａ）示出了膜没有发生破裂情况，
由于应力小，氧化膜较完整、塑性好。若膜较完整且结合强度高，即使外加应力增大也只能造
成位错在滑移面上塞积，不会暴露基体金属，如图１１．５（ｂ）所示。当外力达到一定程度时，位
错开动后膜破裂。另外，膜厚ｔ与滑移台阶高度ｈ相对大小也很重要，当ｈ≥ｔ时，容易暴露出
新鲜的基体金属，如图１１．５（ｃ），基体金属与介质相接触，发生阳极快速溶解，在此过程中形成
“隧洞”，如图１１．５（ｄ）。“隧洞”的形成是因为阳极溶解直至遇到障碍为止。如由于Ｏ２ 的吸
附，活性离子的转换，形成薄的钝化膜等。这些表面膜的形成，使溶解区重新进入钝态。此时
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位错停止移动，即位错停止沿滑移面滑移（位错锁住），造成位错重新开始塞积，如图１１．５（ｅ）
所示。在应力或活性离子的作用下，位错再次开动表面钝化膜破裂，又开始形成无膜区，暴露
金属又产生快速溶解。重复上述步骤，膜一次次修复（再钝化），又一次次破裂溶解，最终导致
穿晶应力腐蚀破裂，如图１１．５（ｆ）、（ｇ）、（ｈ）。这种钝化膜破裂理论对铜合金在氨溶液中是较
适用的。应力腐蚀破裂速度基本上受表面膜生长速度控制。

图１１．５　滑移溶解机理模型示意图

１１．１．２．４　应力腐蚀控制方法
目前对所有能引起ＳＣＣ的金属（合金）介质体系，提出较一致的控制方法是十分困难的。

但是裂纹成核、裂纹扩展以及断裂（失稳扩展）的发生与冶金因素、环境、力学因素是相关的。
（１）影响应力腐蚀断裂的因素
图１１．６概括了产生应力腐蚀断裂的各种因素。
（２）防止或减轻应力腐蚀的措施

① 合理选材
尽量避免金属或合金在易发生应力腐蚀的环境介质中使用。如接触海水的热交换器，采

用普通软钢比不锈钢更好。双相钢抗ＳＣＣ性能最好，如用１Ｃｒ２１Ｎｉ５Ｔｉ双相钢的弯曲试祥在
沸腾的ｗ（ＭｇＣｌ２）＝４２％的溶液中做试验，试样经２０００ｈ仍未破裂。

② 控制应力
在制造和装配金属构件时，应尽量使结构具有最小的应力集中系数，并使与介质接触的部

分具有最小的残余应力。残余应力往往是引起ＳＣＣ的主要原因，热处理退火可消除残余应
力，如碳钢构件在６５０℃退火１ｈ，可消除焊接引起的残余应力；冷加工后的黄铜件，如经过退火
消除残余应力后，可避免在含 Ｈ２Ｏ及ＮＨ３气氛或含ＮＨ＋

４ 的水溶液中开裂。

③ 改变环境
通过除气、脱氧、除去矿物质等方法可除去环境中危害较大的介质组分。还可通过控制温
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图１１．６　影响应力腐蚀断裂的因素

度、ｐＨ值，添加适量的缓蚀剂等，达到改变环境的目的。例如，汽轮机发电机组用水，需要预
先处理，降低ＮａＯＨ的含量；核反应设备的不锈钢热交换器中，需将水中Ｃｌ－及Ｏ２ 的含量降
低到１０－６以下，在含油气中加入粗吡啶，沸水中加入ＮａＮＯ３都是防止ＳＣＣ的有效措施。

④ 电化学保护
金属（合金）发生ＳＣＣ与电位有关。有些体系存在一个临界断裂电位值，如图１１．７所示。

８０９０合金在电位高于－７００ｍＶ时断裂，低于此值则不断裂。更多的体系存在一定的ＳＣＣ敏
感电位范围，通常是钝化活化区（见图１１．１及表１１．４）。因此，可通过电化学保护使金属离开

ＳＣＣ敏感区，从而抑制ＳＣＣ。

⑤ 涂层
好的镀层（涂层）可使金属表面和环境隔离开，从而避免产生ＳＣＣ。如输送热溶液的不锈

钢管子外表面用石棉层绝热，由于石棉层中有Ｃｌ－离子渗出，可引起不锈钢表面破裂，当不锈
钢外表面涂上有机硅涂料后就不再破裂了。
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图１１．７　应力敏感性与外加电位的关系

１１．１．３　晶间（晶界）腐蚀

晶间腐蚀是金属材料在特定的腐蚀介质中沿着材料的晶界发生的一种局部腐蚀。这种腐
蚀是在金属（合金）表面无任何变化的情况下，使晶粒间失去结合力，金属强度完全丧失，导致
设备突发性破坏。

许多金属（合金）都具有晶界腐蚀倾向。其中不锈钢、铝合金晶界腐蚀较为突出。在工业
中，尤其在石油、化工和原子能工业中，晶间腐蚀占很大的比例，可导致设备破坏，危及正常生
产。如有应力存在，由晶界腐蚀转变为沿晶应力腐蚀破裂的事故就更多了。

１１．１．３．１　晶间腐蚀产生的条件
（１）组织（显微结构）因素
晶界与晶内的物理化学状态及化学成分不同，导致其电化学性质不均匀。如晶界的原子

排列较为混乱，缺陷多，易产生晶界吸附（Ｃ、Ｓ、Ｐ、Ｂ、Ｓｉ）或析出碳化物、硫化物、σ相等。晶界为
阳极、晶粒为阴极相，析出第二相一般为阴极相。

（２）环境因素
腐蚀介质能显示出晶粒与晶界的电化学不均匀性，易发生晶间腐蚀的金属材料有不锈钢、

铝合金及含钼的镍基合金等。

１１．１．３．２　晶界腐蚀的机理
晶界腐蚀理论有两种：贫化理论和晶间杂质偏聚理论。下面用贫化理论分析１８８型奥氏

体不锈钢的晶间腐蚀机理。
（１）组织与晶间腐蚀敏感性关系
多数金属材料一般都要经历热处理和焊接等冶金过程。这些过程都会引起合金组织变

化，如在晶界上析出碳化物或其他相。不锈钢（１８８）中碳的质量分数一般在０．０２％～０．１５％
范围内。在室温下，碳在不锈钢中的溶解度为０．０２％～０．０３％（质量分数），因此，不锈钢中碳
处于过饱和状态，可见碳在奥氏体中的溶解度将随温度而变化。当加热温度在１０５０～１１００℃
以上时，碳溶解在奥氏体中，溶解量为０．１％～０．１５％。若从高温缓慢冷却至室温时，大量的

Ｃｒ２３Ｃ６ 从奥氏体中析出；如从高温急冷至室温（淬火），则碳以过饱和状态固溶于钢中，这种过
饱和固溶体是不稳定的。在低温重新加热（回火）过程中，碳以Ｃｒ２３Ｃ６ 形式沉淀析出，使奥氏
体不锈钢的晶间腐蚀敏感性增加。其变化过程如图１１．８所示，经高温淬火后的晶粒间界上无
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任何析出相，如图１１．８（ａ）；在回火过程中出现了局部非常细小的碳化物，如图１１．８（ｂ）；在一
定温度范围（敏化温度范围）内随回火时间的延长析出的Ｃｒ２３Ｃ６以连续的网状存在，如图１１．８
（ｃ）、（ｄ）；此时晶间腐蚀最敏感，在此温度范围内继续延长时间，即长时间回火处理，将发生碳
化物的聚集，晶间腐蚀将逐渐消除，如图１１．８（ｅ）。

图１１．８　奥氏体不锈钢晶界结构在回火过程中的变化

（２）贫化理论

图１１．９　奥氏体不锈钢晶界

上铬析出示意图

贫化理论认为，晶界腐蚀是由于晶界析出新相，造成晶界附近
某一成分的贫乏化。如奥氏体不锈钢回火过程中（４００～８００℃）过
饱和碳部分或全部以Ｃｒ２３Ｃ６ 形式在晶界析出，见图１１．９。Ｃｒ２３Ｃ６
析出后，碳化物附近的碳与铬的浓度急剧下降。由于Ｃｒ２３Ｃ６ 的生
成所需的碳是来自晶粒内部，铬主要由碳化物附近的晶界区提供。
数据表明，铬沿晶界扩散的活化能为１６２～２５２ｋＪ／ｍｏｌ，而铬在晶
粒内扩散活化能约５４０ｋＪ／ｍｏｌ，因此铬沿晶界扩散速度要比晶粒
内扩散速度快得多。晶界附近区域的Ｃｒ很快消耗尽，而晶粒内铬
扩散速度慢，补充不上，因此出现贫铬区。当贫铬区的含铬量远低

于钝化所需的临界浓度（１２．５％ａｔｍ）时（严重时铬含量趋近于零），在晶界上就形成了贫铬区，
一般贫铬区约１０－５ｃｍ宽。当处于适宜的介质条件下，就会形成腐蚀原电池，Ｃｒ２３Ｃ６ 及晶粒为
阴极，贫铬区为阳极而遭受腐蚀，如图１１．９所示。

图１１．１０　不锈钢中γ相及σ相的阳极极化曲线

（３）杂质偏聚或第二相析出理论
对于低碳和超低碳不锈钢来说，不存在碳化

物在晶界析出引起贫铬的条件。但一些实验表
明，低碳甚至超低碳不锈钢，特别是高铬、高钼钢，
在６５０～８５０℃受热时，在强氧化性介质中，或其
电位处于过钝化区时，也发生晶间腐蚀。这种晶
间腐蚀与σ相在晶界析出有关。σ相是铁、铬金属
间化合物，还可能溶解部分合金元素钼，它的形成
温度为６００～８５０℃。因此，奥氏体不锈钢在析出

σ相的温度区内长时间受热，会由于σ相析出引起
晶间腐蚀。有人测定了σ相的阳极极化曲线，如

图１１．１０所示。可以看出，在过钝化电位下，发生σ相选择溶解。由此说明，这类晶间腐蚀是
沿晶界分布的σ相选择性溶解引起的。另外，超低碳１８Ｃｒ９Ｎｉ钢，经１０５０℃固溶处理后，在强
氧化性介质中，发生的晶间腐蚀，显然不是碳化物相和σ相析出引起的。Ａｍｉｇｏ等人认为硅含
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量对不锈钢在强氧化性介质中晶间腐蚀有影响，如图１１．１１所示，当硅质量分数约为１％时影
响最大。

图１１．１１　合金腐蚀速率与Ｓｉ含量的关系（在ＨＮＯ３＋Ｃｒ６＋溶液中，峰值区是晶间腐蚀）

有人认为，若晶界上有杂质偏析，ｗ（Ｐ）＞０．０１％，ｗ（Ｓｉ）＞０．１％时，在强氧化性介质中发
生选择性溶解也引起晶间腐蚀。这与Ａｍｉｇｏ等人的报告的相符合。ＡｌＭｇＺｎ合金及含 Ｍｇ
量较高的ＡｌＭｇ合金，由于晶界上析出 ＭｇＺｎ２或 Ｍｇ５Ａｌ８ 而发生选择性溶解，导致这些合金
的晶界腐蚀。

（４）铁素体不锈钢的晶间腐蚀
铁素体不锈钢也有晶界腐蚀问题，在９００℃以上高温区快冷（淬火或空冷）易产生晶间腐

蚀。即使极低碳、氮含量的超纯铁素体不锈钢也难免产生晶间腐蚀。但在７００～８００℃重新加
热可消除晶间腐蚀。由此可见，铁素体不锈钢焊后在焊缝金属和熔合线处易产生晶间腐蚀。
关于产生与消除晶界腐蚀倾向的条件及规律与奥氏体不锈钢不同，甚至相反。但研究表明，铁
素体不锈钢的晶界腐蚀的本质与奥氏体不锈钢相同，即由晶界上析出铬的碳化物造成的。碳
在铁素体不锈钢中的固溶度远比在奥氏体不锈钢中低，而且碳原子在铁素体中扩散速度较在

图１１．１２　１８Ｃｒ９Ｎｉ不锈钢晶界析出与晶界腐蚀

倾向（ｗ（Ｃ）＝０．０５％，１２５０℃固溶，

Ｈ２ＳＯ４＋ＣｕＳＯ４ 溶液）

奥氏体中高约两个数量级。这些特点使铁素体
不锈钢甚至自高温区快冷时也较易在晶界析出

碳化物，形成贫铬区。如采用较缓慢冷却速度或
中温退火，铬由晶内向晶界迅速扩散，从而消除
贫铬区。引起铁素体不锈钢产生晶间腐蚀的碳

化物为（Ｃｒ，Ｆｅ）７Ｃ３ 型。

１１．１．３．３　影响晶间腐蚀的因素
（１）加热温度与时间

图１１．１２ 表 明了 １８Ｃｒ９Ｎｉ钢 晶 界 析 出

Ｃｒ２３Ｃ６与晶间腐蚀倾向的关系。由图看出，晶间

腐蚀倾向与碳化物析出有关，但二者发生的温度
与加热范围并不完全一致。在温度高于７５０℃
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时，不产生晶间腐蚀，这是由于析出的碳化物虽聚集成颗粒状但不连续，另外，铬扩散较快。而
温度在６００～７００℃区间，Ｃｒ２３Ｃ６析出连续并呈网状，因此，晶间腐蚀倾向最严重。当温度低于

６００℃，铬和碳扩散速度随温度降低而变慢，需长时间才能产生晶间腐蚀倾向，温度低于４５０℃
基本不产生晶间腐蚀倾向。

图１１．１３　４种成分的不锈钢ＴＴＳ曲线

晶间腐蚀倾向敏感性与加热温度和时间关系的曲

线，称为温度时间敏化图，简称为ＴＴＳ曲线。ＴＴＳ曲
线与合金成分有关。图１１．１３示出了４种成分的不锈
钢ＴＴＳ曲线。由图看出，钢的最短加热时间和晶间腐
蚀敏感性大小（图中画线区）都与它的成分有关。ＴＴＳ
曲线有助于制定正确的不锈钢热处理制度及焊接工艺，
从而避免产生晶间腐蚀。

检验某种钢材是否有晶间腐蚀倾向，一般采用敏化
处理工艺。钢材加热到晶间腐蚀最敏感的温度，


恒温处

理一定时间，这种处理工艺称为敏化处理。


产生晶间腐

蚀倾向最敏感的温度叫敏化温度


。如１８８不锈钢最敏
感温度６５０～７００℃，产生晶间腐蚀倾向所需要的最短
时间为１～２ｈ。

（２）合金成分
不锈钢中除了主要成分Ｃｒ、Ｎｉ、Ｃ外，还含有 Ｍｏ、

Ｔｉ、Ｎｂ等合金元素。它们对晶间腐蚀的作用如下：

① 碳：奥氏体不锈钢中含碳量愈高，晶界腐蚀倾向
愈严重，导致晶间腐蚀碳的临界浓度为０．０２％（质量分数）。

② 铬：能提高不锈钢耐晶界腐蚀的稳定性。当铬含量较高时，允许增加钢中含碳量。例
如，当不锈钢中铬的质量分数从１８％提高到２２％时，碳的质量分数允许从０．０２％增加到

０．０６％。

③ 镍：增加不锈钢晶界腐蚀敏感性。可能与镍降低碳在奥氏体钢中的溶解度有关。

④ 钛、铌：都是强碳化物生成元素，高温时能形成稳定的碳化物ＴｉＣ及ＮｂＣ，减少了碳在
回火时的析出，从而防止了铬的贫化。

１１．１．３．４　防止晶间腐蚀的措施
（１）降低含碳量
一般通过重熔方式将钢中碳的质量分数降至０．０３％以下。这样即使在７００℃较长时间回

火也不会产生晶间腐蚀。也可采用ＡＯＤ法炼制超低碳不锈钢（ｗ（Ｃ＋Ｎ）≤０．００２％）。
（２）加入固定碳的合金元素
加入与碳亲和力大的合金元素，如Ｔｉ、Ｎｂ等，防止晶界腐蚀。对于含Ｔｉ、Ｎｂ元素的１８８

不锈钢，在高温下使用时，要经过稳定化处理。即在常规的固溶处理后，还要在８５０～９００℃保
温１～４ｈ，然后空冷至室温，以充分生成ＴｉＣ、ＮｂＣ。

（３）固溶处理
固溶处理能使碳化物不析出或少析出，但对含Ｔｉ、Ｎｂ的不锈钢还要进行稳定化处理。
（４）采用双相钢
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采用铁素体和奥氏体双相钢有利于抗晶界腐蚀。由于铁素体在钢中大多沿奥氏体晶界分
布，含铬量又较高，因此，在敏化温度受热时，不产生晶间腐蚀。目前，双相钢是抗晶界腐蚀的
优良钢种。

１１．２　氧化———界面在金属氧化中的作用

广义的金属氧化是金属在一定温度条件下与环境介质Ｏ２（还有Ｓ２、Ｃｌ２、Ｎ２、Ｃ等）间发生
化学反应而引起材料损耗的不可逆腐蚀过程。暴露在环境介质中的金属材料一般会发生外氧
化或内氧化。金属氧化时，氧化膜一旦生成，即在金属表面形成了一个气体／氧化膜／金属体
系。在这一体系中，存在许多界面：气相／氧化膜（表面）、氧化膜／金属相界及氧化物／氧化物、
金属／金属晶界，如图１１．１４所示。这些界面的结构、化学组成等在一定程度上制约金属的氧
化动力学和氧化膜的物理和化学特性。目前，在金属氧化的机制研究方面，国外大量的研究报
道集中在金属氧化膜的缺陷结构、氧化膜的传质、氧化膜的力学性质、活性元素效应（ＲＥＥ）机
制等方面。其实，这些过程大多与上述界面结构与组成元素的界面行为有关。

图１１．１４　金属氧化过程中存在的几类界面

以下从界面角度出发，阐述金属的初期氧化，氧化的基本原理，ＲＥＥ机制以及界面结构和
杂质元素对金属氧化膜的生长、力学性质等影响。

１１．２．１　金属氧化及其理论

１１．２．１．１　金属的初期氧化
要全面了解金属的氧化过程和界面在氧化过程中的作用，就要了解金属最初是怎样与氧

分子相互作用的，以及作为气体／金属界面的表面在这个过程中所起的作用，亦即金属的初期
氧化。

研究金属的初期氧化，首先要制备出真正清洁的初始表面。一般认为，这只能在超高真空
（ＵＨＶ）系统内才能做到。因此，虽然人们早就根据化学和热力学知识来设想，金属的初期氧
化过程应当经历物理吸附、化学吸附、氧化物成核和长大等阶段，但当时难以通过直接实验观
测加以证实。２０世纪５０年代，人们曾制备出具有多个不同取向晶面的球状Ｃｕ单晶，研究取
向对氧化速率的影响（Ｈａｕｆｆｅ，１９６５年）。由于其初始表面并不是真正清洁的，所得出的结论
被后来更严格的观测证明是不正确的。

２０世纪６０年代末期，由于超高真空技术的发展和现代表面分析仪器在金属氧化研究中
的应用，人们才得以真正认识金属的初期氧化过程，并在表面结构对这个过程的影响方面得出
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了不少经得起时间考验的结果。不过，当时所使用的表面分析仪器，虽然在纵向空间分辨上达
到了纳米甚至原子分辨的水平，然而由于探针的束斑较大，横向的空间分辨率不高，这些实验
所提供的结果具有统计平均性质。人们不可能从这些数据中得知各个具体的微观过程，因而
也就不可能了解到过程的复杂性。

２０世纪８０年代初期，人们将高分辨电子显微术（ＨＲＥＭ）用于金属的初期氧化过程中一
些亚稳相的研究，发现了不少新的初期氧化产物，并确定了它们的结构。ＨＲＥＭ 的特点是一
方面能将横向分辨提高到纳米量级，有利于观测在纳米尺度内处于不同反应阶段产物的结构，
同时又把对氧化反应的研究，从表面分析仪器只看到表面几层，深入到微晶内部，因而得出了
表面分析方法得不到的结果，丰富了人们对金属初期氧化过程的认识。

２０世纪８０年代后期，由于新近发展的扫描隧道显微术（ＳＴＭ）在金属初期氧化过程研究
上的应用，使人们对过程的直接观察真正进入到了原子水平。ＳＴＭ一方面用前所未有的原子
水平的直接观测对以往表面分析方法得出的许多结论进行了检验，另一方面又提供了以往用
表面分析仪器观测不到的许多新现象。８０年代初它与同步发展的高分辨电子显微侧面成像
技术（ＨＲＥＭＰＩＭ）和近年来发展的高分辨电子显微正面成像技术（ＨＲＥＭＰＶＭ）相辅相成，
正在进一步丰富人们对初期氧化过程及表面与界面在这一过程中所起作用的认识。

金属的初期氧化是Ｏ在金属吸附并参加反应的过程，也是氧化膜二维的生长过程，在一
般氧化条件下，这一界面过程是在瞬时完成的。在初期氧化膜覆盖金属表面后，不仅金属／氧
化膜的界面反应过程，而且还有离子在氧化膜中的传质过程，对金属氧化都有明显的影响，下
面对此作一简要介绍。

１１．２．１．２　金属氧化的经典扩散理论
金属初期氧化完成后，氧化过程接着受到两个串联步骤的控制：金属与氧化膜的界面反应

以及阴阳离子在氧化膜中的扩散。对于金属氧化受扩散控制的情况，Ｗａｇｎｅｒ于１９３３年提出
了著名的、被广泛采用的氧化扩散理论。Ｗａｇｎｅｒ理论成立基于以下条件：金属氧化膜是致密
完整的，气体／氧化膜界面、氧化膜／金属界面出现热力学平衡，氧化膜中存在局部热力学平衡，
离子或电子在膜中的迁移速率是氧化的控制步骤等条件。根据 Ｗａｇｎｅｒ理论，金属氧化膜的
生长服从抛物线规律，如果以ξ表示氧化膜的生长厚度，ｔ为氧化时间，那么 Ｗａｇｎｅｒ理论可以
用下面的数学表达式来描述：

ｄξ
ｄｔ＝

ｋ′
ξ

（１１．５）

式中　ｋ′———抛物线速率常数。
当金属氧化过程受阳离子扩散控制时，它可以表示为：

ｋ′＝ １
ＲＴ∫

μＭ′

μＭ″
ＤＭｄμ （１１．６ａ）

　　当金属氧化过程受阴离子扩散控制时，它可以表示为：

ｋ′＝ １
ＲＴ∫

μＯ′

μＯ″
ＤＯｄμ （１１．６ｂ）

式中　ＤＭ、ＤＯ———分别代表金属 Ｍ和Ｏ通过氧化膜的扩散系数。

在生长的氧化膜（如ＮｉＯ，Ａｌ２Ｏ３，Ｃｒ２Ｏ３）中，除氧化物点阵外，“短路”通道，例如晶界、亚
晶界和位错管道等是阴、阳离子重要的扩散途径，尤其氧化物晶界的微观结构和掺杂状态对金
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属氧化膜的生长有很大影响。因此，ＤＭ 和ＤＯ 可分别表示为如下的形式：

ＤＭ ＝ （１－ｆ）ＤＬＭ＋ｆＤｇｂ
Ｍ （１１．７ａ）

ＤＯ ＝ （１－ｆ）ＤＬＯ＋ｆＤｇｂ
Ｏ （１１．７ｂ）

式中　ＤＬＭ、ＤＬＯ———金属 Ｍ和Ｏ离子在氧化膜点阵中的扩散系数；

　ＤｇｂＭ、ＤｇｂＯ———金属 Ｍ和Ｏ离子沿氧化膜晶界的扩散系数；

　ｆ———平行于试样原始表面的氧化层单位面积内的短路扩散（以晶界扩散为主）的体积
分数。

金属氧化膜内的晶界、小角晶界和位错是扩散离子的快速通道。常见的氧化条件下，氧化
膜的生长往往受离子的晶界扩散所控制。

１１．２．２　金属氧化的界面行为

１１．２．２．１　金属与氧化膜界面的缺陷行为
在氧化膜／金属界面存在如下的缺陷：失配位错（ＭｉｓｆｉｔＤｉｓｌｏｃａｔｉｏｎ），取向位错（Ｍｉｓｏｒｉｅｎ

ｔａｔｉｏｎＤｉｓｌｏｃａｔｉｏｎ，它可以分为金属内和氧化膜中的取向位错），台阶（Ｌｅｄｇｅ）和断接（Ｄｉｓｃｏｎ
ｎｅｃｔｉｏｎ）等４种，如图１１．１５所示。界面缺陷行为，即点缺陷的产生和湮没过程，影响金属氧化

膜的生长。具体地说，当氧化膜生长由阴离子扩散控制时，阴离子缺陷（空位Ｖ··Ｏ 或间隙离子

Ｏｉ″）通过取向位错和断接缺陷在氧化膜中攀移而在氧化膜／金属界面的湮没或产生，见图

１１．１６（ａ）；当氧化膜生长由阳离子扩散控制时，阳离子缺陷（空位ＶＺ′Ｍ 或间隙离子 Ｍ
Ｚ
·

ｉ ）通过界
面失配位错和取向位错在金属中攀移而在氧化膜／金属界面的湮没或产生，见图１１．１６（ｂ）。
这就是近来提出的所谓ＰｉｅｒａｇｇｉＲａｐｐ模型（Ｈｉｒｔｈ，Ｐｉｐｅｒａｇｇｉ）。根据这一模型可知，一旦界面
反应过程受阻，会抑制氧化膜的生长，降低氧化速率。因此，虽然在大多数情况下界面反应不
是氧化的控制步骤，但是假如界面反应步骤受到阻碍，支持 Ｗａｇｎｅｒ理论的条件不再成立。如
果以ω代表单位面积内的氧化增重，ｔ为氧化时间，氧化膜的生长可以用下式表示：

ｄω
ｄｔ＝

１
ｋｌ＋

２ω
ｋ（ ）ｐ

－１

（１１．８ａ）

图１１．１５　金属／氧化膜界面上几种界面线缺陷
（ａ）失配位错；（ｂ）取向位错；（ｃ）台阶；（ｄ）断接
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图１１．１６　氧化膜生长过程中的相关截面示意图
（ａ）由阴离子／空位扩散控制；（ｂ）由阳离子／空位扩散控制

式中　ｋｌ、ｋｐ———界面反应步骤的线性氧化速率常数和扩散步骤的抛物线氧化速率常数。
考虑到氧化过程包括阴、阳离子的界面和扩散步骤，等式（１１．８ａ）又可改写成：

ｄω
ｄｔ＝

１
ｋｌａ ＋

２ω
ｋｐ（ ）ａ

－１

＋ １
ｋｌｃ＋

２ω
ｋｐ（ ）ｃ

－１

（１１．８ｂ）

式中　ａ、ｃ———阴、阳离子控制的氧化膜生长。
如果用珡Ｋｌ、珡Ｋｐ 表示总的线性和抛物线常数，那么

１
珡Ｋｌ
＝ １ｋｌａ ＋

１
ｋｌｃ

（１１．９ａ）

１
珡Ｋｐ
＝ １
（ｋｌａ＋ｋｌｃ）２

ｋ２ｌａ
ｋｐａ ＋

ｋ２ｌｃ
ｋｐ（ ）
ｃ

（１１．９ｂ）

　　根据 Ｗａｇｎｅｒ经典理论，如果ｋｌａ和ｋｌｃ值很大，氧化膜生长只受扩散过程，也即由ｋｐａ和ｋｐｃ
值控制。但是，如果以某种方式抑制金属氧化的界面过程，那么氧化膜生长受ｋｌａ和ｋｌｃ值控制。

１１．２．２．２　界面结构、化学组成与氧化膜的力学行为
金属的氧化和冷却过程中，在氧化膜中和氧化膜／金属界面分别产生生长应力和热应力。

生长应力包括氧化时因阳离子的外扩散和金属中的体积发生变化诱发的几何学应力和膜横向

生长产生的应力，热应力是因温度发生变化时，氧化膜与金属的热膨胀系数不同而在氧化膜／
金属界面产生的。应力弛豫是导致氧化膜的开裂或剥落的直接原因，而应力弛豫的机制与氧
化膜／金属的界面结构、组成存在内在联系。对于阳离子外扩散起主导作用的氧化膜的生长，
伴随压应力在膜中产生。

压应力下的氧化膜破裂模型有两种，模型Ⅰ认为，如果氧化膜／金属界面强结合，则氧化膜
破裂始于膜内剪切裂纹，其后裂纹沿氧化膜／金属界面形核并扩展，导致局部氧化膜剥离（图

１１．１７（ａ））；模型Ⅱ认为，在相反条件下，氧化膜／金属界面首先破裂，引起该区域的氧化膜翘曲
而进一步引发裂纹纵向贯穿整个氧化膜，最终导致氧化膜剥离（图１１．１７（ｂ））。模型Ⅰ和模型

Ⅱ的氧化膜剥落的临界应变εｓｃ和εｂｃ可以分别用下式表示：

εｓｃ ＝
２γ０

ｄＥＯＸ（１－ν槡 ） （１１．１０ａ）

εｂｃ ＝
１．２２
１－ν２

ｄ（ ）Ｒ
２

（１１．１０ｂ）

式中　γ０———氧化膜／金属界面的破裂能量；
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图１１．１７　氧化膜剥落过程示意图
（ａ）模型Ⅰ（强界面，弱氧化物）：贯穿氧化膜的剪切开裂，导致氧化膜由内界面剥离；

（ｂ）模型Ⅱ（弱界面，强氧化物）：氧化膜由内界面剥离和翘曲，导致贯穿整个氧化膜厚度的开裂

图１１．１８　实际材料表面粗糙不平的

金属／氧化膜界面示意图

　ｄ———膜厚；

　ＥＯＸ、ν———膜的杨氏模量和泊松比；

　Ｒ———剥离区的初始半径。
式（１１．１０ａ）中２γ０ 只考虑了氧化膜／金属界面是平滑

的理想状态，而实际上，内界面是粗糙不平的，见图１１．１８。
这种情况下，内界面的破裂能量γγ 与γ０存在如下关系：

γγ ＝γ０ １＋
０．１ＥＯＸ
２γ０

ｒ（ ）λ （１１．１１）

　　由此可见，增加界面的粗糙度 ｒ（ ）λ ，能增加氧化膜剥离所需的能量，从而增加膜的粘附

性。根据Ｓｃｈüｔｚｅ提出的另一氧化膜破裂的临界应变εｉｃ的计算方法为：

εｉｃ＝
ＫⅠＣ

ｆ πｃ槡 ｇ

１＋ｒ（ ）ｄ （１＋ν）

ＥＯＸ 　　　 （１１．１２）

式中　ＫⅠＣ———界面的断裂强度因子；

　ｆ———几何因素（≈１）；

　２ｃｇ———最大界面应变处的物理缺陷长度。
可以看出，降低ｃｇ，能增加临界应变值，提高界面的力学性能。
硫（Ｓ）降低氧化膜的粘附性的作用机制还存在争论。两种主要观点可以用式（１１．１０ａ）、式

（１１．１１）和式（１１．１２）来描述。一种观点认为，氧化时Ｓ在氧化膜／金属界面的偏聚，降低氧化
膜基体间的结合力，即Ｓ减小γγ 或γ０ 值是膜破裂的原因；另一种观点认为，氧化膜／金属界
面的结合本质上是紧密牢固的，溶解的Ｓ有很强的向表面和晶界偏聚的趋势，但不存在Ｓ在内
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界面平衡偏聚的驱动力，因此，只有氧化时内界面产生物理缺陷，或膜与基体已经剥离时，Ｓ才
立即向这些新产生的表面偏聚并促进缺陷的扩展和生长，即Ｓ稳定并增加内界面的ｃｇ 尺寸，
导致氧化膜从内界面剥离。掺杂ＲＥ提高氧化膜的粘附性，也可能与它影响上述几个物理参
量有关（将在下面介绍）。因此，杂质元素在内界面出现时，会影响氧化膜的力学性能。

１１．２．３　界面与稀土活性元素效应

１１．２．３．１　活性元素效应的微观机制
在金属中加入微量ＲＥ，能明显提高金属的抗氧化性能，即降低金属的氧化速率，增强氧

化膜与金属基体的粘附性，这就是所谓的ＲＥＥ（ＲｅａｃｔｉｖｅＥｌｅｍｅｎｔＥｆｆｅｃｔ，简称ＲＥＥ），其中，金
属中以加入稀土元素的效果最明显。ＲＥＥ现象从１９３７年发现以来，在金属氧化领域内一直
受到关注，其焦点在于两个方面：（１）ＲＥＥ的微观机制是什么？（２）怎样设计含ＲＥ的抗氧化
合金或涂层材料，现在国内外每年都有这方面的研究报道。目前提出的有关ＲＥＥ的机制主要
有如下几种：

（１）钉扎模型（ＴｈｅＰｅｇｇｉｎｇＭｏｄｅｌ）
在氧化膜／金属界面附近的氧化膜中，围绕活性元素氧化物形成了大量氧化物突体，突体

物由氧化膜向金属内部发展进而把膜“钉扎”在金属基体上。
（２）空位陷阱模型（ＴｈｅＶａｃａｎｃｙＳｉｎｋＭｏｄｅｌ）
活性元素氧化物充当空位的沉积“陷阱”，阻止氧化进行时空位在氧化膜／金属界面聚集形

成空洞而由此造成氧化膜剥落。
（３）膜的塑性模型（ＴｈｅＳｃａｌｅＰｌａｓｔｉｃｉｔｙＭｏｄｅｌ）
活性元素在氧化膜晶界偏聚，阻止氧化过程中氧化物晶粒长大，提高膜的塑性。
（４）膜的生长模型（ＴｈｅＳｃａｌｅＧｒｏｗｔｈＭｏｄｅｌ）
活性元素抑制了氧化时阳离子（金属离子）的扩散，使氧化膜由氧化膜／金属界面向里生

长，改善了膜的生长机制，降低了膜的生长应力。
（５）“过渡封接”模型（Ｔｈｅ“ＧｒａｄｅｄＳｅａｌ”ＩｎｔｅｒｆａｃｅＭｏｄｅｌ）
活性元素氧化物与生长的氧化物在氧化膜／金属界面反应，形成了一种热膨胀系数介于膜

与基体之间的混合氧化物层，调节热循环过程中在膜与金属界面产生的应变。
（６）化学键合模型（ＴｈｅＣｈｅｍｉｃａｌＢｏｎｄｉｎｇＭｏｄｅｌ）
活性元素在氧化膜／金属界面偏聚，增强了膜与基体间的化学键的结合力。
（７）“硫效应”模型（Ｔｈｅ“ＳｕｌｐｈｕｒＥｆｆｅｃｔ”Ｍｏｄｅｌ）
氧化时，活性元素优先与Ｓ反应形成硫化物，避免在氧化膜／金属界面偏聚而造成的膜与

基体的粘附性降低。
这些模型大多只能解释一些特定研究体系在一定氧化条件下的ＲＥ行为，对ＲＥＥ影响金

属氧化的机制迄今还没有统一的认识。有人从微观及原子尺度来描述ＲＥ影响金属氧化行为
的过程，试图从根本上解释ＲＥＥ机制，比较有代表性的有“界面毒化”模型（ＴｈｅＰｏｉｓｏｎｅｄＩｎ
ｔｅｒｆａｃｅＭｏｄｅｌ，简称ＰＩＭ）。

ＰＩＭ模型是ＰｉｐｅｒａｇｇｉＲａｐｐ模型的推论。它成立的基本条件是ＲＥ与成膜金属的离子半
径之比较大，氧化膜中的ＲＥ存在向内界面偏聚的驱动力等。ＰＩＭ模型认为，ＲＥ在金属氧化
过程中向氧化膜／金属界面偏聚，偏聚的ＲＥ钉扎界面位错的攀移，阻止阳离子的界面反应（即
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空位ＶＺ′Ｍ／间隙离子ＭＺ′ｉ 在界面湮没／产生），从而降低阳离子的线性常数ｋｌ 并使之成为氧化
的控制步骤。这样，金属氧化膜生长由阳离子过程控制转变为阴离子过程，导致氧化动力学降
低。氧化膜生长通过阴离子的扩散进行时，能够维持氧化膜与金属的半共格界面，这自然就能
解释ＲＥ改善氧化膜对金属基体的粘附性。但是，由于ＰＩＭ模型忽略氧化膜晶界在氧化中的
作用，只有在氧化温度高、晶格扩散起主导地位的情况下才可能有效，因而在解释许多体系的
氧化行为方面依然有明显的局限性。

１１．２．３．２　氧化膜晶界在氧化膜生长过程中的作用
在βＮｉＡｌ相初期氧化膜中存在大量的位错和孪晶界可充当氧化时离子的快速扩散通道；

图１１．１９是在αＡｌ２Ｏ３ 氧化膜中观察到的原子像，可以发现在其小角晶界存在大量位错。在一
般氧化条件下，这些缺陷（包括晶界）充当了扩散“短路”，由式（１１．７ａ）知道，它们主导氧化时的
传质过程。

图１１．１９　αＡｌ２Ｏ３ 膜中小角晶界上的位错簇

ＰＩＭ模型忽略了ＲＥ在氧化膜中的掺杂效应，
尤其ＲＥ对氧化膜缺陷结构，尤其晶界的影响，因
此，它并不能解释许多实验事实。例如，金属Ｎｉ表
面分别沉积 Ｎｉ及 ＮｉＬａ２Ｏ３ 复合镀层后，前者

９００℃及１０００℃的氧化速率较金属 Ｎｉ快，后者降
低；并且，在该复合镀层已被氧化透时，也维持低的
相对低氧化速率和良好的力学性能。这里的ＲＥＥ
无法再用ＰＩＭ模型来加以解释，因为，这时不可能
产生Ｌａ３＋向氧化层／Ｎｉ基材界面偏聚。

实验结果还发现，ＮｉＬａ２Ｏ３复合镀层的氧化层
晶粒明显细化，见图１１．２０。鉴于在该氧化条件下，

Ｎｉ２＋沿 ＮｉＯ 晶界的扩散是氧化的控制步骤，

ＮｉＬａ２Ｏ３复合镀层的氧化层晶粒细化应该有加快
氧化速率的趋势，那么其氧化速率为什么反而降低
呢？这无疑是 Ｌａ２Ｏ３ 通过某种机制阻止了 Ｎｉ２＋ 沿晶界的短路扩散。对该复合镀层进行

ＨＲＥＭ观察，发现其中夹杂Ｌａ２Ｏ３ 纳米颗粒，见图１１．２１。通常认为，ＲＥ氧化物为惰性氧化
物，即在热力学条件下是稳定的，但其纳米氧化物颗粒可能是不稳定的，在高温氧化时易溶解
于其他的氧化物中。

因此，Ｌａ２Ｏ３ 影响ＮｉＯ生长的机制可能是按如下的方式进行的：氧化时，Ｌａ２Ｏ３ 纳米颗粒
溶解产生Ｌａ３＋向初期氧化膜与镀层的界面偏聚，进而向氧化膜内晶界偏聚。这一推测已被进
一步的研究工作所证实。图１１．２２（ａ）为ＮｉＬａ２Ｏ３复合镀层在１０００℃氧化５ｈ后，用ＴＥＭ 观
察到的近表面氧化层局部区域的形貌像，图１１．２２（ｂ）是图１１．２２（ａ）中所示晶界及左右５点的

ＥＤＸ微区成分分析结果，可以发现，Ｌａ在 ＮｉＯ晶界有明显的偏聚现象。当在 ＮｉＯ晶界偏聚
的Ｌａ３＋达到一临界浓度时，即可有效地阻止阳离子的短路扩散。正是由于这一原因，很难用

ＨＲＥＭ发现ＮｉＯ中有Ｌａ２Ｏ３复合纳米颗粒。ＮｉＬａ２Ｏ３ 复合镀层的氧化层晶粒细化也证实

Ｌａ３＋在氧化层晶界偏聚，起“溶质拖曳”的作用阻止氧化过程中晶粒的长大。对离子注 Ｙ的

Ｎｉ２０Ｃｒ合金的氧化行为研究时，也发现在氧化初期，Ｙ优先氧化形成Ｙ２Ｏ３颗粒（＜２０ｎｍ），因
此，这种ＲＥ氧化物小颗粒也会部分溶解产生ＲＥ离子而对阳离子晶界扩散产生影响。ＲＥ离
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图１１．２０　Ｎｉ镀层
（ａ）ＮｉＬａ２Ｏ３复合镀层；（ｂ）在１０００℃氧化２０ｈ的表面ＮｉＯ形貌

图１１．２１　ＮｉＬａ２Ｏ３ 复合镀层中夹

杂的Ｌａ２Ｏ３ 纳米颗粒

子偏聚氧化膜晶界，会通过以下几方面影响阳离子的
晶界扩散：① 因掺杂效应降低晶界的点缺陷浓度；②
增加阳离子沿晶界的迁移熵；③ 降低阳离子在晶界的
浓度。根据这一机制，ＲＥ能有效改善金属的氧化行
为，在于在金属中有产生ＲＥ离子的“源”，且其离子半
径要大于成膜离子半径，否则，ＲＥ离子会稳定存在于
氧化膜点阵中。

１１．２．３．３　ＲＥ对界面力学行为的影响
图１１．２３为金属Ｎｉ，Ｎｉ镀层和ＮｉＬａ２Ｏ３，复合镀

层在１０００℃氧化５ｈ后都形成ＮｉＯ氧化层，但从接收
到的声发射（ＡＥ）信号发现，ＮｉＬａ２Ｏ３ 复合镀层的氧
化层在冷却时发生开裂的事件数显著降低，这与由于

Ｌａ２Ｏ３的掺入而改变了ＮｉＯ层的力学性质有关。ＲＥ
提高金属的抗氧化性能表现在降低氧化速率和提高氧化膜对基体粘附性两个方面。根据式
（１１．１０）、式（１１．１１）、式（１１．１２），ＲＥ除通过降低氧化速率（即降低ｄ值）来降低氧化进行时氧
化膜中产生的内应力外，它还提高氧化膜的粘附性，其原因主要在于ＲＥ通过影响氧化膜／金
属相界面的结构或化学组成而改变了决定氧化膜临界应变的ＫⅠＣ、γγ、ｃｇ、ｒ和λ等几个物理参
量的数值。其实，氧化膜／金属界面可以看作是扩展晶界，因此，ＲＥ在晶界同样也可以改变晶
界的力学性质。尤其对于强界面弱氧化膜情况，氧化膜沿晶界开裂，一方面加速氧化和氧化膜
的横向生长，增大氧化膜中的压应力；另一方面裂纹会向氧化膜／金属界面扩展，促使氧化膜从
内界面剥离。ＲＥ在氧化膜晶界的特性除影响晶界扩散外，它在氧化膜晶界偏聚，还会增强氧
化物晶粒间的粘结力。例如，离子注Ｙ的 Ｎｉ２０Ｃｒ合金的氧化膜中有 ＮｉＯ、ＮｉＣｒ２Ｏ４ 和Ｃｒ２Ｏ３
氧化物组成，图１１．２４为这些氧化物层的ＴＥＭ 形貌像，发现ＮｉＯ氧化物间易开裂（图１１．２４
（ａ）～（ｂ）），其中不含Ｙ；而在ＮｉＣｒ２Ｏ４和Ｃｒ２Ｏ３氧化物中没有发现裂纹，氧化物晶粒也明显细
化（图１１．２４（ｃ）～（ｄ）），电子衍射及能谱分析证实有Ｙ存在。这一结果说明Ｙ可能在Ｃｒ的
氧化物的晶界偏聚，增强了该氧化物晶界的结合强度。从理论上讲，ＲＥ在晶界偏聚，通过增
加氧化膜纵向裂纹产生及扩展所需要的能量而抑制氧化膜破裂。这也是图１１．２３所示的Ｎｉ
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图１１．２２　ＮｉＬａ２Ｏ３ 复合镀层
（ａ）ＮｉＬａ２Ｏ３复合镀层在１０００℃氧化５ｈ后，用ＴＥＭ观察到的近表面处的局部形貌像；

（ｂ）是用该电镜上的ＥＤＸ分析（ａ）中所示晶界及左右５点的微区成分获得的结果，可以看到Ｌａ在ＮｉＯ晶界的偏聚

Ｌａ２Ｏ３ 复合镀层的ＮｉＯ层比金属Ｎｉ和单Ｎｉ镀层的ＮｉＯ层抗开裂性能强的原因之一。

图１１．２３　掺杂（ａ）与未掺杂Ｌａ２Ｏ３ 颗粒（ｂ）的Ｎｉ镀层在１０００℃氧化５ｈ后在冷却过程中

收集到的ＡＥ信号比较，可以看到Ｎｉ镀层中掺进Ｌａ２Ｏ３ 颗粒后，

ＮｉＯ氧化层在冷却过程中发生开裂的事件数量显著降低

另外，虽然微米级尺寸以上的ＲＥ氧化物颗粒掺进氧化膜中，颗粒／氧化膜界面由于在热
膨胀系数上的不匹配，会成为裂纹的萌生源，但是，更小尺寸（例如１００ｎｍ以下）的ＲＥ氧化物
颗粒在氧化膜内，确实可以阻止应力释放时裂纹在晶界的产生和扩展。其根本原因可能在于，
大尺寸ＲＥ氧化物颗粒与小尺寸颗粒掺进氧化膜后，它们各自与氧化膜形成的异相界面的特
性有差别。颗粒尺寸越小，该界面越不稳定。图１１．２５（ａ）是在ＮｉＬａ２Ｏ３ 复合镀层的ＮｉＯ层
中观察到的一尺寸为６０ｎｍ的Ｌａ２Ｏ３ 颗粒，图１１．２５（ｂ）为其氧化物颗粒和 ＮｉＯ界面的原子
像，可以发现有类似ＮｉＬａＯ３结构的相产生，这可能是ＮｉＯＬａ２Ｏ３ 颗粒界面扩散反应的产物。
通过这一中间相的产生，降低了两种氧化物在热膨胀系数上的失配度，有利于阻止裂纹沿ＲＥ
氧化物与形成的氧化膜的界面开裂。因此，ＲＥ对氧化膜晶界结构的影响，除减缓氧化速率、
抑制晶粒长大外，也明显影响到高温蠕变、晶界滑移等行为。
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图１１．２４　离子注Ｙ的Ｎｉ２０Ｃｒ合金在１０００℃氧化５ｈ后观察到不同氧化物的ＴＥＭ形貌像
（ａ）ＮｉＯ氧化物；（ｂ）是（ａ）中部分三角晶界出现的裂纹的高倍像；

（ｃ）ＮｉＣｒ２Ｏ４尖晶石与Ｃｒ２Ｏ３混合氧化物层区域；（ｄ）ＮｉＣｒ２Ｏ４和Ｃｒ２Ｏ３氧化物层区域

图１１．２５　ＮｉＬａ２Ｏ３ 复合镀层
（ａ）ＮｉＯ氧化层中尺寸为６０ｎｍ的Ｌａ２Ｏ３颗粒的 ＨＲＥＭ形貌像；

（ｂ）为（ａ）中方框区域内的原子像，在ＮｉＯ与颗粒之间有一面间距ｄ１和ｄ２分别为

０．６５８ｎｍ和０．３８４ｎｍ的相，其值分别对应于ＮｉＬａＯ３的（００１）和（１１０）的面间距

１１．２．４　内氧化合金中的金属／氧化物界面

在陶瓷功能材料、氧化物弥散强化合金、氧化物涂层、电子元件等先进技术材料中，由于金

·０６５· １１　腐蚀与氧化



属与氧化物在大多数材料性能上有极其明显的差别，因此，金属／氧化物界面对这些材料的使
用性能有重要的甚至决定性的影响，例如，它们能够显著影响基体的硬度、疲劳寿命、抗拉强
度、蠕变等机械性能和再结晶行为以及电学性能等。为了弄清金属与氧化物的界面行为，近来
的一些国际会议强调要研究“理想”的金属氧化物界面的粘结力、结构、晶体取向及化学和力
学行为，合金内氧化是能产生这种金属氧化物“理想”界面的方法。

内氧化是自表面扩散的Ｏ与合金中的较活泼金属溶质反应析出氧化物颗粒的过程。在
满足 Ｗａｇｎｅｒ内氧化理论的假设条件的情况下，即：① 化学计量的氧化物在反应前沿区析出；

② 溶质元素的析出氧化物固溶度低；③ 内氧化平面均匀推进，氧化物析出在内氧化前沿完
成，在内氧化区不再有析出反应；④ 通过内氧化反应区的溶质氧化物的摩尔分数一定；⑤ 内
氧化过程主要由Ｏ在合金基体中的扩散控制。如果以ξ代表内氧化深度，那么内氧化动力学
可以用下式表示：

ｄξ
ｄｔ＝

Ｎ（Ｓ）
Ｏ ＤＯ

２νＮ
（Ｏ）
Ｂ

［ ］ｔ
１／２

（１１．１３）

式中　ＤＯ———Ｏ在基体中的扩散系数；

　Ｎ
（Ｓ）
Ｏ 、Ｎ

（Ｏ）
Ｂ ———在合金表面和氧化组元Ｂ中溶解的Ｏ原子的体积分数；

　ν———氧化物化学计量参数；

　ｔ———时间。
对于一定的析出的内氧化物体积分数，析出物的尺寸（或数目）、形态，主要决定于内氧化

反应前沿溶质原子在已有析出物的继续长大与新的析出物形核之间的竞争结果。根据 Ｗａｇ
ｎｅｒ内氧化理论，Ｂｏｈｍ和Ｋａｈｌｗｅｉｔ提出了内氧化析出物的均匀形核模型。该模型假设在距
离合金表面Ｘ，与前一个已形成的形核点间距（垂直方向上）为ΔＸ处有新核形成，推算出内氧
化层中单位体积内析出物数量Ｎｖ（ｘ）与Ｘ存在以下关系：

Ｎｖ（ｘ）≈ １
ΔＸ３ ＝

Ｘ
Δ（ ）Ｘ

３ １
Ｘ３

（１１．１４）

式中　 ＸΔＸ
———与合金表面的Ｏ浓度、合金中溶质浓度以及已形核处、新核生成处的溶质中Ｏ

浓度有关的常数。
根据Ｂｏｈｍ和Ｋａｈｌｗｅｉｔ经典模型，可以作出以下两点重要预测：① 合金表面Ｏ浓度一定

时，单位体积内析出的内氧化物数目与内氧化深度的三次方成反比，② 内氧化深度一定时，单
位体积内析出的内氧化物数目与合金表面的Ｏ浓度的三次方成正比。这就是说，在内氧化初
期，析出的形核过程起主导作用，大量析出物出现在合金的近表面层，随后的内氧化，析出物的
长大起主导作用，单位体积内的析出物的密度降低。

在ＡｇＣｕ合金的内氧化体系中，发现内氧化物的析出密度随内氧化深度的变化关系并不
符合ＢｏｈｍＫａｈｌｗｅｉｔ模型。用 ＨＲＥＭ观察内氧化合金，发现在其中存在高密度的堆垛层错
四面体（ＳＦＴ）；金属氧化物界面应该是空位的湮没场所，在Ａｇ／ＣｕＯ界面极其附近的基体中，
用 ＨＲＥＭ也观察到ＳＦＴ，它们之间以及与位错线之间串联在一起，见图１１．２６。内氧化时，

ＳＦＴ在内氧化前沿形成，有利于促进新的氧化物的形核而非已有析出物的长大，这解释了随
内氧化深度增加，单位体积内的ＣｕＯ析出密度反而增加的反常现象。

内氧化析出物的形貌受析出物／基体间的界面能的影响，球状颗粒析出有利于界面面积和
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图１１．２６　Ａｇ９．５ａｔ％Ｃｕ在８５０℃氧化８．５ｈ
后在内氧化层中观察到的原子像；在析出的

ＣｕＯ／Ａｇ界面附近可以发现有一ＳＦＴ（箭头所指），

邻接该ＳＦＴ处，有一位错线（Ａ处），在该位错线

的右端，串联着一组尺寸不同的ＳＦＴ（Ｂ处）

图１１．２７　在析出的ＣｕＯ和ＡｇＣｕ合金基体

界面出现明显的失配位错

　

　

　

总能量的降低，而高应变能利于针状、圆片状和平板状颗粒析出。从结晶学上讲，界面结晶学
特性由金属与氧化物晶格的取向关系（ＯＲ）和它们的界面取向关系（ＩＯ）决定。具有不同ＯＲｓ
的析出物一般出现不同的形状。在不受外部制约的情况下，有特定ＯＲｓ的析出物会在金属或
氧化物中形成平行于低指数面的尖角型的小面。对于一定的ＯＲ，没有简单的准则预测择优

的ＩＯｓ，这在ＡｇＣｕＯ内氧化合金体系中也可观察到。从ＡｇＣｕＯ界面的原子像看，
（１１１）Ａｇ
（１１１）ＣｕＯ

界面是半共格结合关系，界面不存在台阶，因此不是ＣｕＯ生长的择优取向，见图１１．２７。

１１．３　辐 射 损 伤

暴露在辐射下的材料会发生许多不同的问题，造成材料结构和性质的改变。
（１）金属
高能量的辐射（例如中子）可把原子撞离它的正常位置，而形成间隙原子及空位，这些点缺

陷可以显著改变金属材料的电学性质如导电性，也可以影响材料的力学性质，如使延性材料变
得硬而脆。退火有助于消除辐射产生的损伤。

（２）陶瓷
辐射也能在陶瓷材料内部产生点缺陷，一般情况下，辐射对陶瓷材料的力学性质影响不

大，因为它本身就是脆性材料，但辐射对材料的物理性质，如电学性质、光学性质等会产生显著
影响。

（３）聚合物
即使是低能量辐射，也能改变聚合物的结构，链会断裂而使聚合度降低或造成分支，如此

一来，聚合物的强度便会降低。辐射破坏的防护方法有两类：一类是通过聚合物本身的化学结
构修饰以增加材料的辐射稳定性，称为内部防护；另一类是外加防护剂，称为外部防护。防护
作用方式有三种不同情况：一种是局部牺牲式，使添加剂或防护结构优先发生活化乃至破坏，
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降低辐射对聚合物主体结构的破坏作用，从而达到保护材料基本性能的目的。再一种是缓冲
式或海绵式，使辐射激发的活性聚合物的能量转移到防护物质上，在不引起化学反应的情况下
由防护剂将所接受的能量耗散掉。第三种方式是补偿式，是高聚物在降解过程中同时发生交
联作用，或使已降解的聚合物再通过适当方式重新偶联，使性能不发生明显改变。

本章小结

材料发生腐蚀是一个热力学自发过程，除极少数贵金属（Ａｕ、Ｐｔ等）外，几乎所有材料在使
用环境中都存在程度不同的腐蚀现象，腐蚀现象十分普遍。金属腐蚀是金属在环境介质中发
生化学、电化学或物理作用，导致金属的变质和破坏。无机非金属材料在一些特殊环境下，如
高温或强腐蚀介质中，也会发生物理化学作用，导致材料性能劣化，即无机非金属材料也存在
腐蚀现象。高分子材料的腐蚀是指高分子材料在加工、储存和使用过程中，由于内外因素的综
合作用，其物理化学性能和机械性能逐渐变坏，以至最后丧失使用价值的现象，亦称为老化。
广义材料腐蚀是指材料由于环境的作用而引起的破坏和变质过程。

金属材料的腐蚀分全面腐蚀和局部腐蚀两大类。从工程技术上看，局部腐蚀危险性更大。
局部腐蚀通常是在没有什么预兆的情况下，构件突然发生断裂，甚至造成严重的事故。局部腐
蚀包括点腐蚀（孔腐蚀）、缝隙腐蚀、晶间腐蚀、选择腐蚀、应力腐蚀、腐蚀疲劳、湍流腐蚀等。应
力和环境共同作用下的腐蚀形式包括应力腐蚀、腐蚀疲劳、磨损腐蚀、湍流腐蚀、冲蚀等。

在实际应用中，通过优化的组分设计、适当的制备工艺及保护、合理的应力与环境介质控
制等途径，可以抑制、降低材料的腐蚀及氧化，尽可能使材料性能最大限度地得到利用。

思考题与习题

１１．１　名词解释及符号意义：

全面腐蚀、局部腐蚀、点腐蚀、晶间腐蚀、应力腐蚀、腐蚀疲劳、湍流腐蚀、缝隙腐蚀、ＫⅠＳＣＣ、
ｄａ
ｄｔ
。

１１．２　以不锈钢在充气的ＮａＣｌ溶液中孔腐蚀为例，简述小孔腐蚀的机理。

１１．３　为提高１８Ｃｒ９Ｎｉ不锈钢的抗点腐蚀性能，可在钢中加入哪些元素？

１１．４　应力腐蚀裂纹扩展速率ｄａｄｔ
与ＫⅠ值之间的关系如图１１．２所示，试指出曲线上的两个端点各代表

材料的什么特征值？并根据此图说明裂纹扩展速率ｄａ
ｄｔ
与ＫⅠ值的关系。

１１．５　影响晶间腐蚀的因素有哪些？

１１．６　简述应力腐蚀的机理及减少应力腐蚀的措施。

１１．７　试述硅酸盐材料的腐蚀机理及影响腐蚀的因素。

１１．８　玻璃的腐蚀有哪几种形式？简要说明之。

１１．９　混凝土的腐蚀有哪几种形式？简要说明之。

１１．１０　以Ａｌ２Ｏ３／ＳｉＣ复合材料为例说明陶瓷基复合材料的氧化行为。

１１．１１　什么是高分子材料的腐蚀？有何主要表现？

１１．１２　何为高分子材料的物理老化，其特点是什么？物理老化对性能有何影响？

·３６５·思考题与习题
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疲劳与断裂

本章提要

结构材料以强调力学性能为其突出特征。许多结构材料在使用中会受到交变应力
（循环载荷）的作用，在循环载荷下，材料表现出疲劳断裂特性。在极度寒冷地区使用的金
属器械或结构，常发生低温脆断。由低温脆断导致的脆性断裂事故，在桥梁、海洋工程、油
气输送管线等领域时有发生。另外在航空发动机、锅炉、化工、电站等设备中，有些结构性
构件需在高温条件下长时间运行，材料在高温及载荷作用下会出现蠕变及蠕变损伤。温
度的反复突变可能引起热疲劳，时间的反复循环可能导致低周或高周疲劳损伤。所有这
些都是材料在一些极端环境下表现的环境行为效应，对材料的安全使用极其重要。基于
此，本章主要介绍疲劳的相关知识、低温断裂与疲劳、高温蠕变与疲劳、环境断裂以及不同
材料的疲劳断裂特性，目的在于为从科学领域过渡到工程领域，实现科学与工程的有机结
合提供必要的知识准备。

１２．１　疲　　劳

在循环载荷下，材料或结构经历着局部性的损伤积累过程，一旦达到足够的应力或应变循
环后，材料产生裂纹，并随着循环次数的递增，出现裂纹的稳定扩展，最后达到失稳扩展或断
裂。疲劳与断裂（ＦａｔｉｇｕｅａｎｄＦｒａｃｔｕｒｅ）是研究在交变载荷作用下材料及结构中裂纹的萌生、
扩展与断裂的力学行为、微观机理及其工程应用，包括研究带裂纹的材料与结构的剩余强度、
寿命估算和延寿措施等。因此疲劳与断裂的研究对于提高产品性能、改进加工工艺、保证零件
质量及延长使用寿命等具有重要的理论和实际意义。

１２．１．１　疲劳的概念

１２．１．１．１　疲劳概念及研究层次
材料或构件在交变应力（应变）作用下发生的破坏称为疲劳破坏或疲劳失效。疲劳破坏是

材料、构件和机械最常见的失效方式，占构件全部失效的５０％～９０％。疲劳属于断裂的一个
分支，但疲劳不同于断裂，疲劳失效并不一定引起构件的断裂，断裂是疲劳破坏的最终结果。
材料在外载荷作用下，将发生变形直至断裂，材料的变形和断裂可以从不同的角度和尺度进行
研究，如图１２．１所示。从宏观的角度，主要研究材料在外载荷作用下的应力应变行为，涉及
的研究尺度为１０－４～１０２ｍ，属于工程的范畴，目的是寻找材料变形和断裂的控制参量及判据，
改进工程设计准则，主要的研究工具是力学和数学；从微观的角度，主要研究材料变形和断裂
的过程，研究尺度为１０－９～１０－３ｍ，属于材料科学的范畴，目的是弄清材料变形和断裂的机制



及影响因素，寻找改善材料变形和断裂的途径，固体物理学、位错理论和物理冶金学是最有力
的研究工具。疲劳部分从宏观与微观相结合的角度，讨论在变动载荷作用下，材料的断裂行
为、过程及影响因素，如图１２．１所示。影响构件疲劳行为的因素很多，见图１２．２。这些因素
可以分为四类：材料、外载荷、环境条件和构件的形状和尺寸。按外载荷的大小，疲劳可分为高
周疲劳和低周疲劳。对于金属材料，通常把疲劳失效周次Ｎｆ＞１０４～１０５


的疲劳称为高周疲

劳，反之称为低周疲劳；若每个周期内的载荷参量不随时间而变化，称为恒幅疲劳，


否则则为变

幅疲劳；由变动的外载荷与腐蚀介质共同作用的疲劳为腐蚀疲劳；


温度高于再结晶温度或高于

（０．５～０．６）Ｔｍ 时的疲劳，属于高温疲劳，Ｔｍ 为金属的熔点。


由于温度的变化形成的变动热应

力引起的疲劳，称为热疲劳


；低温影响材料的疲劳行为，还没有关于低温疲劳的确切定义；

应变

速率大于１０２ｓ－１的疲劳问题属于冲击疲劳


。非金属材料作为结构材料应用得愈来愈广泛，其
疲劳问题日益受到人们的关注。

图１２．１　断裂与疲劳的研究范围尺度

１２．１．１．２　疲劳失效的特点
疲劳断裂与静载荷作用下的断裂不同，有其本身的特点。
（１）疲劳断裂表现为低应力下的破坏断裂
疲劳失效在远低于材料的静载极限强度甚至远低于材料屈服强度下发生。对于金属材

料，相应于１０７ 周次的旋转弯曲疲劳强度σｒｂ与抗拉强度σｂ 之比值σｒｂσｂ
（疲劳比）为０．２５～０．６；

·５６５·１２．１　疲　　劳



图１２．２　机件疲劳行为的影响因素

由于拉压疲劳强度σｒｃ约等于０．８σｒｂ，则σｒｃσｂ
则更低些。大多数工程塑料的抗压疲劳强度与抗拉

强度之比只有０．２～０．３５。
（２）疲劳破坏宏观上无塑性变形
因此与静载荷作用下材料的破坏相比，具有更大的危险性，但是对于金属材料，疲劳本质

上属于韧性断裂（ＤｕｃｔｉｌｅＲｕｐｔｕｒｅ）。
（３）疲劳是与时间有关的一种失效方式，具有多阶段性。
疲劳失效过程是累积损伤的过程。由交变应力（应变）作用引起的损伤是随着载荷次数逐

次增加的，这种累积损伤效应已被无数试验和实践所证实。如图１２．３所示，碳钢在σａ＝
３１０ＭＰａ的交变应力作用下，疲劳寿命为３００００周次，图中实线为其Ｓ～Ｎ 曲线；若在应力幅
为３１０ＭＰａ的交变应力作用下运行不同周次后再测其Ｓ～Ｎ 曲线，结果如图中虚线所示。由
此可见，随着循环次数的增加，Ｓ～Ｎ 曲线左移，表明循环加载在材料内部引起了累积损伤。

（４）与单向静载断裂相比，疲劳失效对材料的微观组织和材料的缺陷更加敏感
这是因为疲劳有极大的选择性，几乎总是在构件材料表面的缺陷处发生。含碳０．７１％的

钢，显微组织为珠光体和索氏体时，其抗拉强度分别为９４５ＭＰａ和９６１ＭＰａ，后者比前者高

１．７％，但它们的旋转弯曲疲劳强度分别为３７８ＭＰａ和４１８ＭＰａ，后者比前者提高了１０％。与
抛光的表面相比，垂直于外力方向的试样表面机械加工刀痕可使金属的疲劳强度降低１５％～
２０％，但这种刀痕对其抗拉强度没有明显影响。

（５）疲劳失效受载荷历程的影响
图１２．４为钢的拉伸应力应变曲线，加载到Ａ点卸载再重新加载，其抗拉强度σｂ与末卸载

的相同，即未受到载荷史的影响；疲劳失效则不然，过载损伤会导致疲劳强度的下降（如图１２．３
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图１２．３　碳钢的疲劳积累损伤曲线

图１２．４　工程应力应变曲线 图１２．５　过载引起疲劳裂纹扩展延滞效应

所示），但一定的过载也会延缓疲劳裂纹的扩展，延长疲劳寿命，如图１２．５所示。

１２．１．２　疲劳裂纹扩展的物理模型

疲劳裂纹的扩展，一般可分为三个阶段，见图１２．６。在极低的扩展速率下，约ｄａｄＮ＜

１０－６ｍｍ／次时，为非连续区，呈现一种结晶学形态的断口（Ａ段）；当ｄａｄＮ＞１０
－５ｍｍ／次时，为连

续扩展区（Ｂ段），断口形态以疲劳条纹为主；当ｄａｄＮ＞１０
－３ｍｍ／次时，进入失稳扩展区（Ｃ段），

断口形态以“韧窝”（Ｄｉｍｐｌｅ）、晶间断裂或纤维状为主。整个扩展过程可以近似地以“Ｓ”形曲
线来描述。图１２．６中ΔＫｔｈ与ΔＫｃ分别为疲劳门槛值与最终断裂强度因子，ΔＫ 为应力强度
因子幅值。

根据疲劳断口表面与应力轴的相对位向，裂纹扩展可分为切应变型（第一阶段扩展）和正
应变型（第二阶段扩展）。在２０世纪６０年代有关研究迅速发展，所提出的裂纹扩展模型基本
上可分为三类，即滑移型、钝化型和再生核型，见表１２．１。
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图１２．６　ｄａｄＮ～ΔＫ
曲线及其微观机制示意图

表１２．１　疲劳裂纹扩展的物理模型

切应变型（第一阶段） 正应变型（第二阶段）

滑 移 型 　持续滑移（Ｇｅｌｌ与Ｌｅｖｅｒａｎｔ，１９６８） 　双滑移（Ｓｃｈｉｊｖｅ，１９６４）

钝 化 型 　范性钝化（Ｌａｉｒｄ，１９６７） 　范性钝化（Ｌａｉｒｄ与Ｓｍｉｔｈ，１９６２）

再生核型 　再生核（Ｇｒｏｓｓｋｎｅｕｔｚ，１９６２） 　脆性范性交替（Ｆｏｒｓｙｔｈ等，１９６１）

以上这些模型基本上都以对称断口表示，但是中国学者欧阳杰与作者近２０年来对 Ａｌ、

Ｍｇ、Ｃｕ、Ｔｉ、Ｆｅ、Ｎｉ，钢等大量构件和试样进行深入观察和分析，特别是采用了配对断口的扫描
电镜观察，发现每对疲劳断口是非对称的，以交替滑移面开裂机制为主，沿着“Ｚ”形断裂途径
延伸。

２０世纪８０年代以来，为了预测工程零部件在使用条件下的疲劳寿命，裂纹闭合现象引起
人们的重视。裂纹闭合现象是指疲劳裂纹在外加拉应力作用下，裂纹张开位移仍为零的状态。
一般认为裂纹闭合的机制有３种：即塑性诱发（ＰｌａｓｔｉｃｉｔｙＩｎｄｕｃｅｄ）、氧化物诱发（ＯｘｉｄｅＩｎ
ｄｕｃｅｄ）和粗糙度诱发（ＲｏｕｇｈｎｅｓｓＩｎｄｕｃｅｄ）的闭合，见图１２．７。疲劳裂纹尾部残留的塑性变形
材料导致裂纹过早地闭合，即被定义为塑性诱发的闭合（图１２．７（ａ））。当裂纹表面发生严重
氧化，积留着氧化物碎屑时，即被定义为氧化物诱发闭合（图１２．７（ｂ））。裂纹表面腐蚀产物的
形成及导致的闭合也可归于此类。由于裂纹表面的粗糙度及局部Ⅱ型位移导致的闭合称为粗
糙度诱发闭合（图１２．７（ｃ））。现有的闭合模型可以给出裂纹闭合行为的物理图像及定性地解
释许多复杂的裂纹扩展行为，在测量方法及工程应用方面还有待进一步深入研究。

１２．１．３　疲劳裂纹扩展的力学行为与特征

２０世纪６０年代以来，对工程材料中疲劳裂纹扩展的Ｂ阶段（见图１２．６）进行了大量的研
究并有了一些较深入的了解。Ｃ阶段裂纹扩展迅速，但在实际构件的寿命中所占比重很小，因
此具有较大的组织结构、应力状态和环境介质敏感性的裂纹初期扩展的Ａ阶段愈来愈受到人
们的重视。
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图１２．７　裂纹闭合的三种形式
（ａ）塑性诱发闭合；（ｂ）氧化物诱发闭合；（ｃ）粗糙度诱发闭合

１２．１．３．１　疲劳极限与疲劳门槛值（ＥｎｄｕｒａｎｃｅＬｉｍｉｔａｎｄＦａｔｉｇｕｅＴｈｒｅｓｈｏｌｄｓ）
图１２．８所示缺口试件中的应力／应变场和疲劳裂纹萌生与扩展区的示意图。图中σｍａｘ为

最大应力，σ０ 与σＮ 为光滑与缺口疲劳极限；ΔＫｔｈ为疲劳门槛值；Ｋｔ 为应力集中系数。由图

１２．８（ａ）可以看出，裂纹起始和初期扩展受缺口塑性应力应变场控制。在缺口塑性区之外，裂
纹的扩展受裂纹尖端场控制，取决于应力强度因子幅值（范围）ΔＫ。对于钝缺口，裂纹起始需
要较高的外加应力，该外加应力使裂纹一旦起始，其ΔＫ 必将超过门槛值ΔＫｔｈ，使裂纹一直扩
展下去；对于锐缺口，裂纹在较低的应力下即可起始。当裂纹进入缺口弹性区后可能会出现

ΔＫ 小于ΔＫｔｈ的情况，使裂纹停止扩展。此时以σ０Ｋｔ
表示的传统的缺口疲劳强度是保守的，见

图１２．８（ｂ）。Ｌｕｋａｓ曾导出缺口与光滑试件疲劳极限σＮ 与σ０的关系：

σＮ ＝σ０Ｋｔ
１＋１．１４

ρ
Ｋａｔｂ
σ（ ）［ ］
ｃ

１
２

式中　Ｋｔ———应力集中系数；

　Ｋａｔｂ———基本门槛值，等于１２Ｋｔｈ
；

　ρ———缺口半径；

　σｃ———临界应力。
疲劳极限与疲劳门槛值分别反映了交变载荷作用下材料对裂纹萌生和裂纹扩展的抵抗

力。因为裂纹的萌生与扩展的机制不同，对于现有的工程金属材料，在使疲劳极限提高的同时
往往降低了疲劳门槛值，反之亦然。
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图１２．８　缺口试件中的应力／应变场和疲劳裂纹萌生与扩展区的示意图
（ａ）缺口试件中应力／应变场；（ｂ）光滑、缺口疲劳极限σＮ 与门槛值ΔＫｔｈ的相互关系

１２．１．３．２　小疲劳裂纹的扩展行为
小裂纹问题的提出是由于在与长裂纹相同的名义驱动力下，小裂纹扩展较快；在长裂纹的

图１２．９　典型的小裂纹与长裂纹

扩展行为示意

门槛值之下，小裂纹仍以较高的速率扩展，见图１２．９。通常情
况下小裂纹现象主要出现在下述３种情况：① 裂纹长度与材
料的特征微观尺寸相比不够大；② 裂纹长度与裂尖前方的塑
性区尺寸相比不够大；③ 裂纹长度小于某一值。其中：① 由
于连续介质力学的局限性；② 由于线弹性断裂力学的局限性；

③ 主要是由于裂纹闭合效应随裂纹长度变化尚未达到稳定引
起的。第①种情况的小裂纹对材料的显微组织十分敏感，在
晶界或夹杂物处会出现减速或停止扩展。对于一般结构材
料，这类小裂纹的上限尺寸约为１０倍的特征显微尺寸，如晶
粒尺寸、第二相和夹杂物的分布等。实际上，引起小裂纹行为
的各种因素常常是混杂在一起的。

１２．１．３．３　裂纹闭合行为

Ｅｌｂｅｒ根据实验观察到的裂纹闭合现象提出了有效应力

强度因子的概念，定义为：

ΔＫｅｆｆ ＝Ｋｍａｘ－Ｋｏｐ （１２．１）

式中　Ｋｍａｘ———最大应力强度因子；

　Ｋｏｐ———裂纹完全张开时对应的应力强度因子；

　ΔＫｅｆｆ———有效应力强度因子，即裂纹扩展的有效驱动力。
裂纹闭合的３种主要机制如前面图１２．７所示。任何影响这些机制的力学、环境及材料的

组织和性能因素都会影响裂纹的闭合效应，在门槛值附近尤其显著。图１２．１０（ａ）表示了

２０９０Ｔ８Ｅ４１铝锂合金的裂纹闭合应力强度因子ＫｃｌＫｍａｘ
与ΔＫ 的关系，图中Ｋｍａｘ为最大应力强度

因子，Ｒ为应力比。Ｋｃｌ的最高点发生在门槛值处。图１２．１０（ｂ）是相应的裂纹扩展速率与ΔＫ

和ΔＫｅｆｆ的关系，可见ΔＫｅｆｆ能在很大程度上解释应力比Ｒ 对
ｄａ
ｄＮ
的影响。

１２．１．３．４　变幅载荷下的裂纹扩展
在飞行器和机件的运行中，由于启动、停车、巡航和外加载荷的变化，特别是超载或低载循

环的出现，零部件的实际寿命和等幅加载或线性累积计算的结果有较大偏离，其中超载大小、

·０７５· １２　疲劳与断裂



图１２．１０

（ａ）裂纹闭合应力强度因子 ＫｃｌＫｍａｘ
与ΔＫ 的变化；（ｂ）裂纹扩展速率与ΔＫ 和ΔＫｅｆｆ的关系

次数和顺序等对零部件寿命有显著的影响。
（１）超载下的延缓效应（ＲｅｔａｒｄａｔｉｏｎＥｆｆｅｃｔ）
图１２．１１为Ｌｙ１２铝合金在几种典型的超载情况下的αＮ 曲线。可以看出单个拉应力超

载和压拉超载对疲劳裂纹扩展具有最大的延缓效应，而拉压超载较前二者的延缓效应为小，
单个压缩超载对裂纹扩展速率影响不大。微观分析表明，超载延缓效应是与裂纹尖端超载塑
性区尺寸、应变量大小以及裂纹张开位移有关，超载后产生裂纹扩展延缓效应主要因素有３
个：① 裂纹尖端前方超载塑性区内的残余压应力阻止裂纹的延伸；② 裂纹尖端后方的闭合效
应阻止裂纹张开；③ 裂纹尖端前方超载塑性区内晶体缺陷密度的增加进一步阻止裂纹的延
伸。

１９８９年 ＭｃＥｖｉｌｙ等对１００％超载下的铝合金延缓效应作了定量分析，他们发现延缓周次

Ｎｄ 与超载塑性区尺寸和试样厚度Ａ 的比值呈 Ｕ形变化关系，见图１２．１２。他们导出的延缓
周次的关系式为：

Ｎｄ ＝
Ｋ２ＯＬ
πσｙＡ

× １
（ΔＫ－Ｅ．Ｃ．－Ｋｔｈ）２

＋ １
（ΔＫ－ΔＫｔｈ）［ ］２ （１２．２）
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图１２．１１　不同形式的超载对裂纹扩展及寿命的影响

　

图１２．１２　延缓周次（Ｎｄ）随超载（ＯＬ）塑性

区尺寸与试样厚度比值的变化

式中　Ａ———试验常数；

　σｙ———屈服强度；

　ＫＯＬ———超载应力强度因子；

　Ｅ．Ｃ．———“过度闭合（ＥｘｃｅｓｓＣｌｏｓｕｒｅ）”，可用下式表示之：

Ｅ．Ｃ．＝０．６ＫＯＬ １－ｅｘｐ －
Ｋ２ＯＬ
２πσ２ｙ（ ）Ｂ

１．

［ ］｛ ｝２

（１２．３）

　　（２）变幅载荷下裂纹扩展特征
在变幅加载下的裂纹扩展速率和恒幅加载下的扩展速率不同。除上述超载延缓效应外，

扩展还会出现停滞或加速，变幅加载下裂纹扩展取决于加载历史，一般认为变幅加载引起的载
荷交互作用主要表现为裂纹闭合程度的变化。此外裂纹尖端的钝化、裂纹尖端前方材料的加
工硬化、裂纹尖端前方的残余应力及裂纹扩展方向的改变都会使裂纹扩展减速。压缩超载产
生的裂纹扩展的加速或延缓效应的降低主要是由于压缩超载减少了裂纹闭合效应。在门槛值
状态下施加一个大的压缩超载会使裂纹重新开始扩展。

图１２．１３所示应用裂纹闭合效应来说明变幅加载中裂纹扩展的特性。在恒幅加载中穿插
入单峰超载，可观察到明显的裂纹扩展速率的延缓，见图１２．１３（ａ）；当最大载荷幅值减小后裂
纹扩展速率的延缓见图１２．１３（ｃ）；当最大载荷增大后裂纹扩展的加速见图１２．１３（ｂ）；在随机
加载中Ｋｏｐ在整个加载历程中都在变化，从而可以观察到裂纹扩展速率的瞬时延缓与加速见
图１２．１３（ｄ）。

可以认为裂纹闭合是变幅加载下载荷交互作用的主要因素。假若服役载荷历史下裂纹闭

合效应Ｋｏｐ可由实验或理论分析来确定，则恒幅下的
ｄａ
ｄＮ～ΔＫｅｆｆ

数据可以用于预测变幅下的

疲劳寿命。
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图１２．１３　应用裂纹闭合效应说明变幅加载中裂纹扩展的特性

１２．２　低温断裂与疲劳

在高寒地区作业的钢铁材料制造的机械和结构，常常发生低温脆断。矿山采掘机械、交通
运输机械、海洋工程结构、油气输送管线、桥梁、船舶等由于低温造成的脆性断裂事故时有发
生。低温致脆的最大特点是存在某一特定的温度范围，在此温度范围以上的断裂是韧性断裂，
不显示脆性断裂的特征。低于此温度范围，为无韧性特征的脆性断裂；在此特定温度范围内的
断裂，则显示韧脆过渡形态，同时具有不同程度的韧性和脆性的断裂特征。表示这种随温度
变化而发生韧性脆性转化的方法，最常用的就是夏比试样系列冲击试验曲线，用冲断试样所
消耗的能量或断口上韧性断口面积所占的比值来表示材料所处的韧脆状态。曲线的上平台位
置的断裂为韧性撕裂（纤维状断口），下平台为脆性解理断裂。上平台与下平台之间即为兼有
韧脆特征的韧脆转化温度范围。韧脆转化温度是工程上至为关心的低温性能指标，是处理
低温脆断问题的重要数据。低温下的疲劳问题，近年来在科学研究上也有很大进展，以下进行
简要介绍。

１２．２．１　韧脆转化理论

体心立方结构和六方结构的金属常表现出低温脆性，工程上广泛使用的铁素体、珠光体类
型的钢均有低温脆性。一些铸铁材料和中低碳钢，其夏比冲击试验的脆性转化温度就在－４０

～０℃范围。这样的温度正是许多机械服役过程中经常遇到的条件，因此，如何降低材料在高
寒地区的韧脆转化温度，就成为材料科学与工程的重要任务之一。降低钢中碳含量，降低硅
含量及其他杂质，在钢中加入Ｎｉ和其他细化晶粒的成分，都能有效地降低韧脆转化温度。细
化晶粒的热处理工艺也是降低韧脆转化温度的有效措施。
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图１２．１４　σＦ、σＳ、ＳＫ 随Ｔ、Ｖ 和σｍ
σ
的变化

韧脆转化如图１２．１４所示，图中表示解理断
裂应力σＦ 基本上不随温度变化，而屈服点σＳ 和韧
性断裂应力ＳＫ 则随温度升高而急剧降低并与σＦ
曲线存在交点。图中Ａ点以下为无塑性变形的解
理断裂，相当于夏比系列冲击试验的下平台。Ｂ
点以上为经过塑性变形的纤维撕裂，相当于夏比
冲击试验曲线的上平台。ＡＢ 之间为经过塑性变
形之后的解理断裂，为韧脆转化过程。但这还不
能解释实际断口上看到的既有解理断裂又有纤维

断裂的复杂情况。这种既有解理断裂又有纤维断
裂的复杂断口的形成原因，是由于多晶体晶粒处
于不同方位，一些处于有利于解理断裂方位的晶
粒发生解理断裂，处于有利于纤维断裂方位的晶
粒则发生纤维断裂。另外，沿试样断面各个部位
应力状态不同，三点弯曲夏比冲击试样，缺口根部

处于强烈三向拉伸平面应变状态，两侧面为平面应力状态，背面与摆锤刀口接触处，承受弯曲
加载的压应力和刀口施加的接触应力，为三向压应力状态，因而断口中心部位可能是解理断裂
而断口两侧可能是纤维撕裂的剪切唇。背面也是剪切撕裂，反应在冲击功和断口形态上都显
示为韧脆转化。这也表明了应力状态是影响材料韧脆行为的重要因素。

１２．２．１．１　Ｓｔｒｏｈ的韧脆转变温度理论

Ｓｔｒｏｈ的韧脆转变温度理论认为，金属中的应力集中可能导致两种结果，其一是激活附
近的ＦＲ源产生韧性断裂，其二是产生微裂纹导致脆性断裂。韧脆转变就是这两种机制竞争
的结果。在一定的应力下，要激活被钉扎的ＦＲ源需要相应的激活能Ｕ（σ），则ＦＲ源能保持
不被激活的平均时间为：

τ＝ １ν
ｅｘｐＵ

（σ）［ ］ｋＴ
（１２．４）

式中　ν———位错振动频率；

　ｋ———玻耳兹曼常数。
在ｔ时间内，不被激活的几率ｐ与τ有下述关系

ｐ＝ｅｘｐ －ｔ（ ）τ （１２．５）

　　从式（１２．４）、式（１２．５）得：

ｐ＝ｅｘｐ －νｔ·ｅｘｐＵ
（σ）［ ］｛ ｝ｋＴ

（１２．６）

　　ＦＲ源不被激活就表明导致脆断的可能，故ｐ就表示在某一温度下脆断的几率。如将式
（１２．６）改写成：

ｌｎｌｎ１（ ）ｐ ＝ｌｎνｔ－Ｕ
（σ）
ｋＴ

（１２．７）

则显然可见，由于双对数的关系，随着温度的升高，ｐ值将很快从１变到０，它的确表现出转变
是发生在很狭窄的温度范围内这一实验事实，如将ｐ趋于零的温度视为转变温度Ｔｃ，则近似
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地可得：

Ｔｃ ＝Ｕ
（σ）

ｋｌｎνｔ
（１２．８）

　　根据碳钢的实验结果，按上式求得的Ｕ（σ）≈０．２８ｅＶ，这和位错受杂质原子的钉扎作用所
计算的结果完全一致。

１２．２．１．２　韧脆转化的Ｃｏｔｔｒｅｌｌ模型Ｐｅｔｃｈ屈服理论解释
韧脆转化亦可以用Ｃｏｔｔｒｅｌｌ模型和Ｐｅｔｃｈ屈服理论来解释，根据Ｃｏｔｔｒｅｌｌ模型，材料的屈

服强度为：

σｙ ≥２ＧγＫｓｙ
ｄ－

１
２ （１２．９）

解理断裂时，解理断裂应力σＦ＝σｙ。当屈服强度σｙ 大于式（１２．９）右端数值时，将发生裂纹的

失稳扩展；当σｙ 小于右端数值时，裂纹处于稳定状态。利用 Ｈａｌ１Ｐｅｔｃｈ关系σｙ＝σｉ＋Ｋｙｄ－１２，
可将式（１２．９）改写为：

（σｉｄ
１
２ ＋Ｋｙ）Ｋｓｙ ＝αＧγ （１２．１０）

式中　α———包括应力状态影响在内的系数。
式（１２．１０）中对温度有强依赖关系的项主要有σｉ。σｉ又包含两个组成分量，一个是对温度

不敏感但对结构敏感的分量，来自长程位错应力场的影响，这一分量数值很小，可以忽略；另一
分量对温度极为敏感，来自晶格阻力和点缺陷所引起的短程应力的影响。这样，位错的摩擦阻
力可写为：

σｉ ＝Ｂｅｘｐ（－ＣＴ） （１２．１１）
式中　Ｔ———绝对温度；

　Ｂ、Ｃ———由试验确定的常数。
将式（１２．１１）代入式（１２．１０），由于脆断的临界条件为Ｔ＝ＴＫ，于是可得出ＴＫ 与一系列可

确定数值的参量之间的关系为：

ＴＫ ＝Ｃ－１ｌｎ
ＢＫｓｙｄ

１
２

αＧγ－ＫｙＫｓ（ ）
ｙ

（１２．１２）

　　可见，冷脆转化温度ＴＫ 取决于材料晶粒的大小ｄ、ＨａｌｌＰｅｔｃｈ式的斜率Ｋｓｙ 和Ｋｙ、比表
面能γ和应力状态α。

温度降低和变形速度增加使σｉ和Ｋｙ 增大，因而引起脆化，Ｋｙ 对温度的依赖性因热处理
而异，（淬火材料的Ｋｙ 值对温度依赖性较大，表现为随温度降低而升高；而对于一般退火、正
火材料，其Ｋｙ 值与温度无关。能明显改变晶粒大小的各种合金化热处理手段，均能显著地改
变材料的脆化趋势，晶粒愈细，冷脆转化温度愈低。

１２．２．２　低温疲劳

１２．２．２．１　低温对疲劳强度的影响
低温疲劳的研究首先集中于低温对材料疲劳极限和Ｓ～Ｎ 曲线的影响。研究结果表明，

温度降低，光滑试样的疲劳极限比室温下有明显提高，表１２．２列举了一些材料的低温疲劳强
度，表１２．３所示为材料在低温下的疲劳缺口系数。可见缺口试样的疲劳强度提高得不明显，
缺口敏感性有所增加。因此，把常温下测得的疲劳强度用于低温零件设计一般是安全的，但是
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材料在低温下疲劳缺口敏感性提高，因此低温下更要注意处理好应力集中问题。但对ＢＣＣ和

ＨＣＰ等存在韧脆转化的材料，疲劳强度也有韧脆转化的问题。
表１２．２　一些材料的低温疲劳强度

材　　料
疲劳极限或疲劳强度（ＭＰａ）

２０℃ －４０℃ －７８℃ －１８８℃ －２５３℃ －２６９℃

　铜（１０４次） １００ — — １４５ ２４０ ３６０

　黄铜（５×１０２次） １７５ １８５ — — — —

　铸铁（５×１０２次） ６０ ７５ — — — —

　软钢（疲劳极限） １８５ — ２５５ ５７０ — —

　碳钢（疲劳极限） ２３０ — ２９０ ６２５ — —

　ＮｉＣｒ钢（疲劳极限） ５４０ — ５８０ ７６５ — —

　硬铝（５×１０２次） １１５ １４５ — — — —

铝合金

（１０２次）

２０１４Ｔ６ １００ — — １７０ ３１０ —

２０２０Ｔ６ １２５ — — １５５ ２８０ —

７０７５Ｔ６ ８５ — — １４０ ２４０ —

表１２．３　材料在低温下的疲劳缺口系数

材　　料

疲劳缺口系数Ｋｆ

基数Ｎ＝１０４ Ｎ＝１０５ Ｎ＝１０７

２０℃ －１９６℃ ２０℃ －１９６℃ ２０℃ －１９６℃

镍钢（５００℃回火） １．１６ ２．０４ １．５９ ３．４２ ４．２６ ３．１２
低合金钢 １．０９ ２．２７ １．３６ ２．４６ ２．３３ ３．５８
１８／８不锈钢 １．６４ ２．３１ ２．６１ ３．６２ ４．７７ ３．８６

镍铬钢（６５０℃回火） １．０９ １．９３ １．５５ ３．００ ３．６８ ５．７６
镍铬钢（４４０℃回火） １．６３ ３．４０ ２．４４ ３．７０ １．８２ ３．３５

钛 合 金 １．５１ １．７３ １．５５ １．７０ ２．６８ ２．５０
铝合金ＬＹ１２ １．３２ １．７４ １．４２ １．９０ ２．２８ ２．２４
铝合金ＬＣ９ １．５５ ２．００ １．５１ ２．１７ ２．００ ２．７８
镁合金 １．３１ １．７５ １．７０ １．９５ ２．４１ ２．５０

１２．２．２．２　低温下疲劳裂纹的萌生与扩展
对ＦＣＣ铝合金，在整个ΔＫ（应力强度因子幅值）范围内，均表现出随温度下降，门槛值

ΔＫｔｈ上升，疲劳裂纹扩展速率ｄａｄＮ
下降；对ＢＣＣ结构的 ＨＱ８０钢，则在ｄａｄＮ～ΔＫ

曲线３个阶段

中，随试验温度下降，变化趋势各不相同。在低ΔＫ 区，温度下降，曲线右移，显示有利的影响；
在中ΔＫ 区和高ΔＫ 区，随温度下降，曲线先下移，后上移，斜率增大，出现了疲劳裂纹扩展的
韧脆转变。曾有文献报道，随温度下降，疲劳门槛值ΔＫｔｈ升高；ＨＱ８０钢的试验也表明近门槛

区随温度下降，ｄａ
ｄＮ
下降，ΔＫｔｈ升高的原因是：随温度下降，由于热激活提供的克服位错运动障

碍的能力减小，导致屈服强度σｙ 和循环屈服强度σｃｙ升高，因而ΔＫｔｈ升高。疲劳裂纹扩展第Ⅰ

阶段受材料强度，即抗塑性变形能力大小的支配；第Ⅱ阶段的ｄａｄＮ
则决定于强度和韧性的配合。
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描述第Ⅱ阶段疲劳裂纹扩展的Ｐａｒｉｓ公式为：

ｄａ
ｄＮ ＝Ａ

（ΔＫ）ｍ （１２．１３）

图１２．１５　ｍ值随ＫⅠＣ变化的曲线

式中　ΔＫ———裂纹扩展的驱动力；

　ｍ———反映裂纹扩展速率对驱动力敏感
程度的参数。

对于中、低强度钢，ｍ 值随ＫⅠＣ的升高而

降低，当ＫⅠＣ增大到某数值后，ｍ 值趋于恒定
值，表明ｍ转折点对应的韧性是减缓裂纹扩展
速率对韧性的最大要求，如图１２．１５所示。可
以设想，随温度下降，韧性值降低到相当于ｍ
的转折点时，疲劳裂纹扩展将发生韧脆转变。

ＨＱ８０钢不同温度下的Ａ、ｍ 和ＫⅠＣ值列于表

１２．４。可见，室温至－６０℃，ｍ 值和ＫⅠＣ值变

化不大；低于－６０℃时，ｍ 值发生较大的增长，

ＫⅠＣ发生明显下降。可以认为，裂纹扩展韧脆
转变温度低于－６０℃。

表１２．４　ＨＱ８０钢不同温度下的Ａ、ｍ和ＫⅠＣ值

温度（℃） Ａ ｍ ＫⅠＣ（ＭＰａ·ｍ１／２）

室温 ７．２８２４×１０－９ ２．８７０２ １０４．８

－４０ ２．０３４６×１０－９ ３．０１６９ １１０．３

－６０ ５．６２７３×１０－９ ２．８６９９ ９８．６

－９０ ４．２７９９×１０－１０ ３．６１４３ ８２．１

１２．３　高温蠕变与疲劳

在电站设备、化工设备、锅炉和航空发动机等设备中，有些构件需要在高温下长期运行，其
服役条件涉及在载荷持续作用下的蠕变和蠕变损伤，温度反复急剧变化引起的热疲劳，高温氧
化、腐蚀以及与时间有关的高周和低周疲劳损伤。例如，航空汽轮发动机叶片的使用温度可高
达１０００℃，最大瞬时应变接近０．３５％，其失效方式为热机械疲劳、高周疲劳及蠕变。用Ｃｒ
ＭｏＶ钢制造的汽轮机转子使用温度约为５５０℃，在启动和停机时，承受低周疲劳和蠕变。高
温构件一般具有较长的设计寿命，例如，核反应堆和发电设备设计寿命为３０年左右，民用飞机
发动机的设计寿命为２５０００ｈ（３×１０４次飞行）。对高温零部件进行设计和评估时，大体包括以
下三个阶段：

（１）对构件的危险部位进行应力分析；
（２）根据材料的氧化抗力、高温屈服强度、蠕变强度、疲劳强度等性能选择材料；
（３）根据实验室短期的试验数据、有关的失效判据和寿命预测方法进行设计计算。
通常这种设计计算，用材料的短期试验结果外推构件的长期服役行为。
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１２．３．１　高温蠕变

１２．３．１．１　蠕变、蠕变极限和持久强度
（１）蠕变曲线

图１２．１６　典型蠕变曲线

当温度Ｔ≥（０．３～０．５）Ｔｍ（Ｔｍ 为熔点，单
位为Ｋ）时，金属材料在恒载荷的持续作用下，
发生与时间相关的塑性变形，称为蠕变。相应
的应变与时间关系曲线称为蠕变曲线。金属材
料的典型蠕变曲线可以分为三个阶段，如图

１２．１６所示。ｏａ线段是施加外载荷后试样的瞬
时应变ε０，不属于蠕变；若应力超过该温度下材
料的屈服强度，则瞬时应变包括弹性应变和塑
性应变，否则只有弹性应变。曲线ａｂｃｄ表明应
变是随时间增长逐渐产生的，称为蠕变；蠕变曲
线上任一点的斜率表示该点的蠕变速率，用ε

表示。ａｂ段为蠕变第一阶段，其蠕变速率随时间而逐渐减小，故又称为减速蠕变阶段；ｂｃ段为
蠕变第二阶段，又称恒速蠕变或稳态蠕变阶段，即其蠕变速率保持恒定；蠕变第三阶段（ｃｄ段）
的蠕变速率随时间延长急剧增大直至断裂，称为加速蠕变阶段。

蠕变曲线各阶段持续时间的长短随材料和试验条件而变化。如图１２．１７所示，同一材料，
当减小应力或降低温度时，蠕变第二阶段增长，甚至无第三阶段发生；相反，当应力较大或温度
较高时，蠕变第二阶段缩短，甚至消失，试样经过减速蠕变后很快进入第三阶段而断裂。

图１２．１７　应力和温度对蠕变曲线影响示意图
（ａ）等温曲线（σ４＞σ３＞σ２＞σ１）；（ｂ）等压力曲线（Ｔ４＞Ｔ３＞Ｔ２＞Ｔ１）

（２）蠕变极限和持久强度
蠕变极限是高温长时期载荷下材料对变形的抗力指标，是高温强度设计的重要依据。它

有两种表征方法：一种是在给定温度下，规定时间内产生一定蠕变总量的应力值，以σ℃ε％／ｔ
（ＭＰａ）表示。例如σ５６５℃１％／１０５ｈ＝５４ＭＰａ。表示材料在５６５℃，１０５ｈ后蠕变应变量为１％的蠕变极

限为５４ＭＰａ。另一种是在一定温度下，产生规定的稳态蠕变速率的应力值，以σ℃ε％／ｈ（ＭＰａ）表

示。例如，σ５８０℃１０－５％／ｈ＝９４ＭＰａ，表示材料在５８０℃蠕变速率为１０
－５％／ｈ时的蠕变极限为９４ＭＰａ。

蠕变极限可以通过较高应力测得的蠕变曲线和蠕变速率，然后用内插法或外推法求出。但是，
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由于材料长期暴露在高温下，可能发生组织变化和相应的抗力上的变化，所以外推时应慎重对
待。

蠕变极限适用于失效方式为过量变形的那些高温零部件，对于锅炉、管道等构件，其主要
破坏方式是断裂而不是变形，设计这类构件时，关心的是材料抵抗蠕变断裂的抗力，称为持久
强度。它是在一定温度下，规定时间内使材料断裂的最大应力值，以σ℃ｔ 表示。例如，σ７００℃３００ｈ ＝
１５０ＭＰａ，表示材料在７００℃，经３００ｈ后断裂的应力为１５０ＭＰａ。

工程上实用的持久强度值，同样需用较短时间的试验数据外推长时间的持久强度值。构
件在高温长时间运行时，材料的组织变化可能引起脆化导致脆断，致使材料的强度升高、塑性
降低，因此，材料承受蠕变变形能力的大小是另一个重要的高温力学性能指标，称为持久塑性，
用蠕变断裂时的相对伸长率和相对断面收缩率表示。

１２．３．１．２　蠕变断裂
蠕变断裂有两种情况：一种是对于那些不含裂纹的高温零部件，在高温长期服役过程中，

由于蠕变裂纹相对均匀地在构件内部萌生和扩展，显微结构变化引起的蠕变抗力的降低以及
环境损伤导致的断裂。其设计依据是光滑试样在恒定载荷作用下材料的蠕变曲线和持久强
度。另一种情况是高温工程构件中，原来就存在裂纹或类似裂纹的缺陷，其断裂是出于主裂纹
的扩展引起的。显然对这类构件的设计、安全评定和寿命估算需要了解主裂纹在高温外载荷
作用下的扩展规律，这方面的研究开始于２０世纪６０年代后期，属于高温断裂力学的范畴，目
前仍在发展之中。

研究表明，对于不含裂纹的构件或试样，其稳态蠕变速率εｓ 与蠕变断裂时间或加速蠕变
阶段开始时间ｔｆ 之间存在以下经验关系：

εβｓｔｆ ＝Ｃｆ （１２．１４）
式中　β、Ｃｆ———材料常数。

式（１２．１４）的实际意义在于，在早期稳态蠕变阶段得到εｓ后，再通过较高应力和较高温度

的短期蠕变试验获得Ｃｆ，则长期蠕变断裂寿命即可由ｔｆ＝
Ｃｆ
εβｓ
预测。Ｃｆ 的物理意义是反映了

材料蠕变断裂的临界应变，而蠕变断裂的总应变除了稳态应变外，还包括减速蠕变应变和加速
蠕变应变，况且材料可能发生颈缩，因此，只有稳态蠕变阶段起决定作用的情况下，式（１２．１４）
才适用。大量试验结果表明，β接近１，不发生颈缩时，Ｃｆ 为０．０３～０．０８。材料的β和Ｃｆ 值可
在相关工程设计手册中查阅。

对于含有裂纹或类似裂纹缺陷的构件，其蠕变断裂是在裂纹或缺陷尖端再萌生蠕变裂纹，
即裂纹开裂、主裂纹扩展和断裂的过程。缺口构件的开裂时间（裂纹扩展孕育期）ｔｉ与缺口根
部截面的初始应力σ０ 和绝对温度Ｔ间有如下关系：

１
ｔｉ ＝

ＡｉσＣ０ｅｘｐ
Ｑｉ（ ）ＲＴ

（１２．１５）

式中　Ａｉ、Ｃ———与温度有关的材料常数；

　Ｑｉ———开裂激活能。
裂纹体的蠕变开裂时间可用应力强度因子ＫⅠ描述：

ｔｉ＝Ａｉ′Ｋ－Ｃ′
Ⅰ （１２．１６）

式中　Ａｉ′、Ｃ′———与温度有关的材料常数。
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１２．３．１．３　蠕变断裂机制图
晶间断裂是蠕变断裂的普遍形式，高温低应力下情况更是如此。这是因为温度升高，多晶

体晶内及晶界强度都随之降低，但后者降低速率更快，造成高温下晶界的相对强度较低的缘

图１２．１８　晶界滑动在三晶粒交界

处形成楔形空间

故。晶间断裂有两种模型：一种是晶界滑动和应力集
中模型，另一种是空位聚集模型。第一种模型认为在
蠕变温度下，持续的恒载将导致位于最大切应力方向
的晶界滑动，这种滑动必然在三晶粒交界处形成应力
集中。如果这种应力集中不能被滑动晶界前方晶粒的
塑性变形或晶界的迁移所松弛，那么当应力集中达到
晶界的结合强度时，在三晶粒交界处必然发生开裂，形
成楔形空洞，如图１２．１８所示。晶界滑移和晶内滑移
可能在晶界形成交截使晶界曲折。曲折的晶界和晶界
夹杂物阻碍了晶界的滑动，引起应力集中，导致空洞形
成，如图１２．１９示。第二种模型认为垂直于拉应力的

那些晶界上，当应力水平超过临界值时，通过空位聚集的方式萌生空洞，如图１２．２０所示。空
洞核心一旦形成，在应力作用下，空位由晶内和沿晶界继续向空洞处扩散而使空洞长大并互相
连结形成裂纹。

图１２．１９　晶界滑动在曲折晶界处和晶界夹杂物处形成的空洞

图１２．２０　空位聚集形成空洞

蠕变断裂究竟以何种方式发生，取决于具体材
料、应力水平、温度、加载速率和环境介质。这些因
素对断裂机制的影响可以用一种简化的方式通过断

裂机制图表示。影响蠕变断裂机制的最重要因素是
应力、温度和加载速率，因此，断裂机制图的纵坐标

通常为规范化流变应力σｆｌ
Ｅ
，横坐标为断裂时间ｔｆ 或

相对温度Ｔ
Ｔｍ
。图１２．２１为横坐标为断裂时间的Ｎｉ

ｍｏｎｉｃ８０Ａ合金的断裂机制图；图１２．２２为横坐标为

相对温度的断裂机制图示意图。
在高应力高应变速率下，温度低时，金属材料通常发生滑移引起的解理断裂或晶间断裂，

这属于一种脆性断裂方式，其断裂应变小。即使在较高温度下，多晶体在发生了整体屈服后再
断裂，断裂应变一般也不超过１０％。温度高于韧脆转变温度Ｔｔ，断裂方式从脆性解理断裂或
晶间断裂转变为塑性穿晶断裂。它是通过在第二相界面上空穴萌生、长大和连结的方式发生
的，断口的典型特征是韧窝。应力高时，这种出于空穴长大的断裂方式瞬时发生，不属于蠕变
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图１２．２１　Ｎｉｍｏｎｉｃ８０Ａ合金断裂机制图 图１２．２２　断裂机制图示意图

断裂；应力较低、温度相对较高时，空洞由于缓慢蠕变而长大，最终导致断裂。这种断裂伴随有
较大的断裂应变，理论上其值远高于１００％。但是，实际上由于局部颈缩使试样在较小应变下
即过早断裂。

在较低应力和较高温度下，通过空位在晶界聚集形成空洞和空洞长大的方式发生晶界蠕
变断裂，这种断裂是由扩散控制的，低温下由空穴扩散导致的这种断裂过程十分缓慢，实际上
观察不到断裂的发生，如图１２．２２所示左下角无断裂区。

高温高应力下，在强烈变形部位将迅速发生回复再结晶，晶界能够通过扩散发生迁移，即
使在晶界上形成了空洞，空洞也难以继续长大，因为空洞的长大主要是依靠空位沿晶界不断向
空洞处扩散的方式完成的，而晶界的迁移能够终止空位沿原晶界的扩散，结果蠕变断裂以类似
于“颈缩”的方式进行，即试样被拉断。

１２．３．２　高温疲劳

１２．３．２．１　材料在高温下的疲劳行为
温度升高影响材料的滑移，使晶界强度降低，并加速氧化速率，从而影响裂纹萌生过程。

由于高温下位错易攀移，因而易产生交滑移。对于层错能低的材料，温度升高能促进持久滑移
带形成，因而加速表面疲劳裂纹的萌生。在蠕变温度范围内，温度升高或在恒温下，随着应变
速率的降低，相对奥氏体不锈钢基体来说，晶界被弱化了。因此，温度较低时（２５～４００℃），奥
氏体不锈钢疲劳裂纹以穿晶方式萌生；但在较高温度下（６５０～８３５℃），裂纹在晶界萌生。随着
温度的升高，其他耐热合金也发生类似的穿晶裂纹向晶界裂纹的转变。在空气中，晶界弱化归
因于蠕变损伤和晶界氧化的综合作用，哪个因素是控制因素取决于循环波形。如果材料承受
连续的对称循环应变，晶界弱化主要归因于晶界氧化。例如，在循环应变作用下，高温真空疲
劳试验结果表明，铸造的Ｕｄｉｍｅｔ５００合金和３０４不锈钢裂纹都在晶粒内萌生；而在空气中，相
同温度下，两种合金的疲劳裂纹都萌生于晶界。在不对称的慢快和带有拉应变保持时间的循
环应变作用下，不论在真空中还是在空气中，３０４不锈钢高温疲劳裂纹都萌生于晶界。表明蠕
变损伤引起的晶界弱化是影响疲劳裂纹萌生抗力的主要因素。

除了循环波形外，材料的化学成分、显微组织和环境也对高温疲劳行为有显著影响。高温
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疲劳是一个复杂的课题，涉及疲劳、蠕变和环境影响等几个与时间有关的过程的交互作用，这
些过程在高温疲劳损伤中的相对作用随具体材料而异。尽管对各种高温合金，如镍基超合金、
低合金铁素体钢和３００系列不锈钢的高温疲劳行为已经进行了广泛的研究，但是上述三个微
观机理在高温疲劳中的作用仍需大量的研究工作加以澄清。

室温具有明显疲劳极限的钢铁材料，当温度超过４２０℃时，不再存在确定的疲劳极限。疲
劳是材料的局部损伤过程，这种损伤集中于表面，而蠕变是由材料内部的各个局部变形及全部
损伤引起的。２．２５Ｃｒ１Ｍｏ钢处于淬火回火高强度组织状态下，蠕变强度较低，其高温疲劳强
度主要取决于拉应变保持时间内造成的蠕变损伤；在退火组织状态下，表面氧化膜的形成和龟
裂是决定其高温疲劳强度的主要因素，而蠕变损伤相对来说可能是次要的。

高温氧化明显地影响材料的疲劳行为，影响的大小取决于材料、加载频率和波形。细化晶
粒和晶界弥散沉淀能延长材料的高温疲劳寿命。但是，这种影响取决于加载波形和应变速率。
应变速率较高时，晶粒度对连续应变循环低周疲劳性能基本上没有什么影响。

１２．３．２．２　高温疲劳机理
材料在高温循环载荷作用下，疲劳寿命随加载频率降低、拉应变保持时间增加和温度升高

而降低的现象归因于疲劳蠕变环境的交互作用。蠕变损伤过程是在静荷循环应力（应变）作
用下，晶界裂纹或空洞萌生、长大和连结的过程。晶界滑动是晶界空洞和裂纹萌生的先决条
件，但是，空洞和裂纹的长大及蠕变断裂却有两种不同的观点。高温下由于晶界相对被弱化，
在外载荷作用下，晶界发生滑动。但由于晶界不是平直光滑的，晶界可能存在夹杂物，如果晶
界与滑移带、亚晶界相交将形成台阶，因而晶界滑动将在这些不连续的部位及三晶粒交汇处产
生应力集中，裂纹或空洞即在这些应力集中部位萌生。当外加应力较低、温度较高时，晶界应
力集中通过原子扩散和蠕变而被松弛，空洞的长大和蠕变断裂是通过空穴向垂直于外力的晶
界聚集过程完成的。当应力较高、应变速率较大、温度较低时，晶界滑动引起的应力集中不会
被松弛，晶界上已经形成的裂纹将继续通过晶界滑动方式而生长。对于高温疲劳失效，上述蠕
变损伤机制仍然有效。

研究表明，纯金属和固溶合金中，晶界上没有第二相存在，晶界容易滑动，裂纹（空洞）主要
在与外应力轴成４５°的那些晶界上形成，表明裂纹（空洞）的形成与晶界滑动有关。一个值得
注意的结果是只有当频率超过某临界值时才能观察到晶界裂纹（空洞），低于临界频率无裂纹
（空洞）形成。

２０世纪７０年代以来，已广泛研究了加载频率和保持时间对高温工程合金高温疲劳行为
的影响。这些高温合金主要是不锈钢和镍基超合金。结果表明，在真空中，晶界空洞和蠕变断
裂只有当循环加载频率低于某临界值时才发生，有腐蚀性介质存在时，临界频率增大，疲劳寿
命降低。与纯金属和固溶合金高频率疲劳试验结果不同，高温工程合金在高温循环载荷作用
下，空洞形成于与外应力轴垂直的晶界上。若循环波形为梯形波，保持时间短时，保持时间的
影响与连续的平衡循环降低频率的影响相同，即相同的断裂时间对应于相同的循环时间而与
波形无关；保持时间长时，与连续平衡循环相比，在相同的循环时间内，前者比后者造成更大的
损伤。

上述高温疲劳裂纹和空洞形成与频率关系显示的一些相互矛盾的试验结果归因于空洞和

裂纹形成的机理不同。对于晶界容易滑动的纯金属和固溶合金，裂纹（空洞）形成于晶界滑动
所引起的应力集中部位；对于高温工程合金，空洞形成于发生应力松弛的晶界。对于前者，只
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有当频率超过某一临界频率，晶界的迁移来不及使晶界应力集中发生松弛时，裂纹（空洞）才能
形成。对于后者，空洞是由空穴聚集形成的，其临界频率对应于稳定空洞萌生的孕育期。在循
环载荷作用下，频率高时，在加载期间只能形成尺寸较小的不稳定空洞，在反向加载过程中，这
些空洞将通过空穴的扩散而消失；只有当频率低于临界值时，才可能形成稳定的空洞核心。

氧化和腐蚀环境能引起循环加载过程中表面滑移台阶的钝化，并通过下述机制促进蠕变
损伤的发生：

（１）空洞表面吸附氧降低了表面能，因而减小了稳定空洞的临界尺寸。
（２）氧与晶界元素发生反应，形成的氧化物像楔子一样嵌入晶界，增大了作用在晶界上的

拉应力。
（３）晶界上氧化物的形成降低了晶界聚合力，促进了晶界扩散，使形成晶界稳定空洞的临

界频率增大。
（４）空气中，高温疲劳的晶界空洞还可能以另外的方式萌生。如果氧与晶界元素的反应

产物是气体，那么这些气体在晶界上以气泡形式存在，由于这些气泡具有很高的内压力，它们
将成为稳定的空洞核心促进蠕变损伤的过程。

上述反应既加速了疲劳裂纹的萌生，也加速了疲劳裂纹的扩展。

１２．４　环境断裂———氢脆

１２．４．１　氢脆

１２．４．１．１　氢压裂纹
在材料中某些缺陷位置，Ｈ 能复合成 Ｈ２，室温时它是不可逆反应，即 Ｈ２ 不会再分解成

Ｈ。随着进入该缺陷的氢浓度的增加，复合后 Ｈ２ 的压力也增大。当氢压大于屈服强度时就
会产生局部塑性变形，如缺陷在试样表层，则会使表层鼓起，形成氢气泡。当氢压等于原子键
合力时就会产生微裂纹，称氢压裂纹。它包括钢中白点、Ｈ２Ｓ浸泡裂纹、焊接冷裂纹以及高逸
度充氢时产生的微裂纹。

（１）钢中的白点
钢材剖面酸洗后有时可以看到像头发丝一样的细长裂纹，其宽度一般约１μｍ，故也常称

为“发裂”。如沿着这些裂纹把试样打断，在断口上可观察到具有银白色光泽的椭圆形斑点，故
称为“白点”。它实际上是一个内部充满 Ｈ２的钱币形裂纹。

白点形成的原因一般公认是氢压的作用，当这个内压超过钢的断裂强度时就导致了发裂
（白点）的形核和扩展。钢中的含氢量是决定能否产生白点的基本因素。钢的化学成分和组织
结构对白点的产生有很大的影响。奥氏体钢、铁素体钢及莱氏体钢对白点不敏感，容易形成白
点的钢主要是重轨钢、合金结构钢和一些合金工具钢。钢在冷却过程中产生的内应力，即热应
力和相变应力，是促进白点形成的重要因素。防止白点的最根本措施是降低钢中的氢含量，如
低氢冶炼（原料均烘烤），真空除气等。一旦发现钢包或钢锭中氢含量超标，则可通过轧后缓冷
（堆放在坑中）的方法使过饱和的氢通过扩散而排出。

（２）Ｈ２Ｓ诱发裂纹
碳钢或低合金管线钢在 Ｈ２Ｓ溶液中浸泡时，即使不存在外应力，试样内部也会产生微裂
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纹，裂纹呈台阶状。如裂纹处在试样表面附近，则容易在表面引起鼓泡。一般认为，这是由氢
压引起的。Ｈ２Ｓ在钢的界面上反应生成 Ｈ，它进入试样后就富集在夹杂物（特别是长条状的

ＭｎＳ）周围（夹杂是氢陷阱），复合成 Ｈ２，产生氢压，当分子氢压大于临界值时就会产生裂纹。
随着氢的不断进入，这些裂纹向前扩展并互相连接。提高管线钢抗 Ｈ２Ｓ裂纹的措施主要是降
低钢中Ｓ含量，减轻宏观和微观偏析以及使 ＭｎＳ夹杂球化。

（３）焊接冷裂纹
焊接过程是个局部冶炼过程，焊条及大气中的水分会进入熔池变成 Ｈ，当进入的氢量较

高时，在焊后的冷却过程中就有可能产生氢压微裂纹（类似于钢中白点）。采用低氢焊条，焊前
焊条和工件烘烤，焊后工件缓冷等措施就可避免焊接冷裂纹。

（４）充氢（或酸洗）过程中产生的微裂纹
在酸洗或电解充氢过程中也有可能产生氢压裂纹。一般认为这种裂纹是内部氢压引起

的。电解充氢时出现的不可逆氢损伤（氢鼓泡或裂纹）主要是充氢逸度过高引起的。降低充氢
电流密度，不加毒化剂（如Ａｓ２Ｏ３，ＣＳ２ 等）或用熔盐充氢代替溶液充氢，就可避免充氢过程中
出现不可逆氢损伤。

１２．４．１．２　氢致化学变化导致的氢脆———氢腐蚀
材料在高温高压氢环境下使用较长时间后，有时在晶界附近能产生很多气泡或裂纹，从而

引起构件的失效，这种不可逆损伤一般称为氢腐蚀。在高温高压下 Ｈ进入钢中后与碳化物反
应生成甲烷。形成的ＣＨ４分子不能从钢中扩散出来，就在晶界夹杂物处形成气泡，并有很大
压力。随着ＣＨ４ 的不断形成，气泡不断长大，当气泡中ＣＨ４的压力大于材料在该温度下的强
度时就会使气泡转化成裂纹。

在钢中加入Ｃｒ、Ｍｏ、Ｔｉ、Ｖ、Ｎｂ等强碳化物的形成元素，它们就能取代Ｆｅ３Ｃ而形成合金
碳化物，这些合金碳化物很难分解，从而可使ＣＨ４ 的压力大大下降。另外，加入Ｃｒ、Ｍｏ等合
金元素会使材料高温强度升高。总之，改善氢腐蚀的主要途径是加入强碳化物的形成元素
（Ｃｒ、Ｍｏ、Ｔｉ、Ｖ、Ｎｂ）。钢中加入Ｃｒ、Ｍｏ、Ｔｉ、Ｖ、Ｎｂ等合金元素后就可使材料在 Ｈ２ 中安全使
用的温度和压力大大提高。例如碳钢在高压 Ｈ２ 中使用温度小于２５０℃，否则就会发生氢腐
蚀。如加入６％Ｃｒ＋０．５％Ｍｏ，则使用温度可高于６００℃。不同钢种在不同ｐＨ２下的安全使用
温度曲线称为Ｎｅｌｓｏｎ曲线。利用Ｎｅｌｓｏｎ曲线就可为高温高压 Ｈ２ 中工作的压力容器选择合
适的材料。

１２．４．１．３　氢致相变导致的氢脆
（１）氢化物析出导致氢脆
很多金属或合金（如Ｔｉ、Ｚｒ、Ｈｆ、Ｖ、Ｎｂ、Ｔａ、Ｒｅ等）能形成稳定的氢化物，氢化物是一种脆

性中间相，一旦有氢化物析出，材料的塑性和韧性就会下降，即氢化物析出导致材料变脆。这
是一种氢致相变引起的氢脆。由于氢化物相引起的氢脆和氢的扩散、富集过程无关，因而即使
高速加载（如冲击）或低温试验也能反映出氢化物引起的氢脆。

（２）氢致马氏体相变
对于不稳定型奥氏体不锈钢（如Ｎｉ、Ｃｒ含量相对低的３０４、３２１、３１６钢），在室温时是奥氏

体，材料的塑性和韧性很好。但如深冷淬火（低于－６０℃）或室温冷加工，则部分奥氏体就会转
变成马氏体（ｈｃｐ的ε相或ｂｃｃ的α′相）。一旦出现马氏体相（它是脆化相），材料的塑性和韧性
就明显下降。大量实验表明，不稳定型奥氏体不锈钢在电解充氢时会发生氢致马氏体相变，形
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成ε或α′马氏体。一般认为，氢致马氏体相变的本质和冷加工诱发马氏体相变相同，因为充氢
时表层会产生很高的压应力，这个局部应力能诱发马氏体相变。另一方面，氢能使奥氏体的堆
垛能下降，这就有利于马氏体相变的发生。

对Ｎｉ、Ｃｒ含量高的稳定型奥氏体不锈钢（３１０、３１０Ｓ），深冷淬火和室温冷加工均不会产生
马氏体相变。同样在电解充氢时也不会生成α′马氏体相，但有可能生成不稳定的ε马氏体，它
在室温容易分解。加Ｎ能抑制氢致不稳定ε马氏体的形成。

１２．４．１．４　可逆氢脆
上述氢损伤（氢压裂纹，氢腐蚀，氢致相变）是不可逆的。一旦发生，无法通过中温或室温

除氢处理使之恢复。由此造成材料的塑性损失也是不可逆的，故称为不可逆氢脆。
固溶的氢在拉伸过程中通过扩散和富集导致材料塑性下降称为可逆氢脆。因为如果在拉

伸前或屈服前把试样中的氢除去（室温放置或中温加热），则可使塑性恢复。即使初始氢含量
很低（或介质致氢能力很弱），通过应力诱导扩散，氢能逐渐富集，从而也会引起塑性损失。如

ＦｅＡｌ、Ｆｅ３Ａｌ、Ｎｉ３Ａｌ等金属间化合物在空气中（含极少量 Ｈ２Ｏ，它能分解出 Ｈ）拉伸时塑性很
低，但在真空或Ｏ２ 中拉伸，则塑性很高。这是一种典型的可逆氢脆。通过反应

２ＦｅＡｌ＋３Ｈ２ →Ｏ Ａｌ２Ｏ３＋２Ｆｅ＋６Ｈ
生成 Ｈ进入试样，在拉伸过程中通过应力诱导扩散而富集，使得在形变的早期阶段裂纹就能
形核、扩展，导致材料断裂应变（塑性）明显下降。一旦隔断氢的来源（在真空或Ｏ２ 中拉伸），
则塑性又能恢复。

１２．４．１．５　氢致滞后断裂
在恒载荷（或恒位移）条件下，原子氢通过应力诱导扩散富集到临界值后，就引起氢致裂纹

形核、扩展，从而导致低应力（外加应力低于抗拉强度；对预裂纹试样，外加应力强度因子ＫⅠ

＜ＫⅠＣ）断裂的现象称为氢致滞后断裂。
所谓滞后是指氢扩散富集到临界值需要经过一段时

间，故加载后要经过一定时间后氢致裂纹才会形核和扩展


。如把原子氢除去后就不会发生滞
后断裂，故它也是可逆的。

（１）门槛应力
外加恒应力，Ｈ就会通过应力诱导扩散而富集在最大应力处，经过足够长时间后，最大应

力处的局部氢浓度由式（１２．１７）（氢的应变场球对称ε１＝ε２）或式（１２．１８）（非球对称ε１＞ε２）给
出。

Ｃσ＝ＣＨｅｘｐσｈ
珚ＶＨ（ ）ＲＴ

（１２．１７）

式中　Ｃσ———应力作用时的氢浓度；

　ＣＨ———无应力作用时的氢浓度；

　σｈ＝
（σ１＋σ２＋σ３）

３
；

　珚ＶＨ———氢在该金属中的偏摩尔体积（恒温恒压条件下，在金属中加入１ｍｏｌ氢所引起的
金属体积变化称为氢在该金属中的偏摩尔体积，单位为ｃｍ３／ｍｏｌ）。

Ｃσ＝ＣＨｅｘｐ －
Ｕ（ ）ＲＴ ＝ＣＨｅｘｐ（Ｖ∑εｉσｉ） （１２．１８）

式中　Ｖ———金属的摩尔体积；

　εｉ———氢的摩尔应变场；
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　σｉ———氢的摩尔应力场。
虽然外加单向应力σ，但夹杂或第二相顶端会产生局部应力集中，可以认为σｈ＝ασ，其中α

是和夹杂形状有关的应力集中系数。随着外加σ的增加，Ｃσ＝ＣＨｅｘｐα
珚ＶＨσ（ ）ＲＴ

也增大，当Ｃσ 等

于临界值Ｃｔｈ时，就会使氢致裂纹形核、扩展，最终导致滞后断裂。这时所对应的外加应力（能
发生氢致滞后开裂的最低外应力）就是氢致滞后断裂的门槛应力σｃ，即

σｃ ＝
ＲＴ
α珚ＶＨ

（ｌｎＣｔｈ－ｌｎＣＨ） （１２．１９）

　　当σ＜σｃ 时，即使经过无限长时间（应力诱导氢扩散已达到平衡），Ｃσ 也不能等于临界值

Ｃｔｈ，因而不会引起氢致开裂。如果σ＞σｃ时，代入式（１２．１７）算出的平衡氢浓度Ｃσ远大于Ｃｔｈ，

由于扩散富集的氢浓度Ｃ
σ （ｔ）是随扩散时间（加载时间）延长而不断增大的，其极限值为Ｃσ，

即Ｃσ （ｔ＝∞）＝Ｃσ。当σ＞σｃ时，ｔ＝ｔＦ 时扩散富集的氢浓度就等于临界值Ｃｔｈ，即Ｃ
σ （ｔ＝ｔＦ）＝

Ｃｔｈ。很显然，σ愈大，ｔＦ 愈小，ｔＦ 也称为滞后开裂（或断裂）时间。
（２）门槛应力强度因子ＫⅠＨ

裂纹前端存在应力集中，平面应变条件下的三向应力σｈ 为：

σｈ ＝
（σ１＋σ２＋σ３）

３ ＝２
（１＋ν）ＫⅠ

（３ ２π槡 ｒ）
（１２．２０）

　　当ｒ→０时，σｈ→∞，但实际上晶体结构是不连续的，其最大应力不会等于无限大。也就是

说，晶体中的裂纹实际上是一个曲率很小的尖缺口，缺口顶端（ｒ＝ρ２
，θ＝０）的最大σｈ为：

σｈ ＝２
（１＋ν）ＫⅠ

３ π槡ρ
（１２．２１）

代入式（１２．１７）可知，随外加应力强度因子ＫⅠ增大，通过应力诱导扩散富集的氢浓度Ｃσ不断
增加，当ＫⅠ＝ＫⅠＨ时，经足够长时间后最大氢浓度Ｃσ＝Ｃｔｈ，从而引起氢致裂纹的形核和扩
展。由此可得

ＫⅠ ＝ ３ＲＴπρ
２（１＋ν）珚ＶＨ

（ｌｎＣｔｈ－ｌｎＣＨ） （１２．２２）

　　ＫⅠＨ就是氢致滞后断裂的门槛应力强度因子。其物理意义及测量方法和门槛应力σｃ完
全相同，惟一的区别是前者适用于含裂纹构件（试祥），后者则适用于无裂纹构件（试样）。

（３）裂纹扩展速率ｄａｄｔ
因为ＫⅠＨ远小于断裂韧性ＫⅠＣ，因而当ＫⅠＨ＜ＫⅠ＜ＫⅠＣ时，经过一段孕育期后，通过应

力诱导扩散，富集的氢就会等于临界浓度Ｃｔｈ，而引起氢致开裂，原来的疲劳预裂纹向前扩展。
在恒载荷条件下，随氢致裂纹扩展（ａ增大），裂纹尖端应力强度因子ＫⅠ＝σＹａ１／２也不断增大，
当ＫⅠ增大至ＫⅠＣ时，试样（或构件）就发生滞后断裂。实验可以测出ａｔ曲线，从而可求出氢

致裂纹扩展速率ｄａ
ｄｔ
。

１２．４．１．６　氢致断裂断口形貌
无论是慢应变速率拉伸（氢致可逆塑性损失），还是恒载荷下的氢致滞后断裂，氢致断裂可

能获得韧性断口（韧窝），也可能获得脆性断口（沿晶、解理或准解理）。如氢致断裂是韧窝断
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口，则称为氢致（促进）韧断。这时尽管断口形貌是韧窝（它是韧断标志），但对慢应变速率拉伸
来说，延伸率或面缩率将下降，即要发生氢致塑性损失。对恒载荷试样来说，滞后断裂门槛值
（σｃ或ＫＩＨ）均比无氢时直接拉断的值（σｂ 或ＫＩＣ）要小，故仍称为氢脆。氢致韧窝断口和无氢
时的韧窝断口可能有些差别（如韧窝更小，更浅），但也可能差别不大。

氢致断口形貌显然与材料本身的成分和组织结构有关，除此之外影响最大的是氢浓度及
开裂时外加应力（或外加ＫⅠ）的大小。对慢拉伸试样，外加应力一直在改变，从断口上很难确
定不同开裂部位所对应的外加应力值，因而影响断口形貌最主要的因素是氢浓度ＣＨ 和材料

强度。一般来说，随强度升高，氢致断口形貌由韧窝变为解理（沿准解理）或沿晶。随ＣＨ 升

高，断口形貌也由韧窝变为解理或沿晶。
对恒载荷试样，除了强度和氢浓度外，开裂部位的ＫⅠ也是主要因素。因为外加恒载荷下

通过应力诱导扩散，使富集的氢浓度等于临界值后就会使预裂纹试样的裂纹逐渐扩展（ａ增

大），裂纹尖端前方ＫⅠ＝Ｙσ槡ａ也会随裂纹增长而增大，当ＫⅠ＝ＫⅠＣ时试样就发生滞后断裂。
对恒位移试样，随裂纹扩展（ａ增大），ＫⅠ下降，当ＫⅠ＝ＫⅠＨ时裂纹就止裂。故恒位移试样靠
近疲劳裂纹区ＫⅠ高，止裂区ＫⅠ低。总之滞后断裂断口上沿裂纹扩展方向不同部位的ＫⅠ是

不同的。大量实验表明，当σＳ 和ＣＨ 中等匹配时，氢致滞后断口形貌与ＫⅠ有关。ＫⅠ高（恒载
荷试样的尾部；恒位移试样靠近预裂纹区），是韧窝断口；ＫⅠ中等则为准解理和解理断口，ＫⅠ

低则为沿晶断口。但对某些材料，沿晶断口的ＫⅠＨ比解理断口的ＫⅠＨ更高。但ＫⅠ高是韧性

断口，ＫⅠ低是脆性断口，这一点是普遍的。当然断口形貌随ＫⅠ的变化明显依赖σＳ 和ＣＨ。并
不是每一个氢致滞后断口上均可看到３种不同的断口形貌（韧窝，准解理，沿晶）。当σＳ 较高
或ＣＨ 较高或两者均高时，可获得全部沿晶或解理（准解理）断口；当σＳ 较低，或ＣＨ 较低或两
者均较低时，氢致断口可以全部是韧窝。

１２．４．２　氢致开裂机理

１２．４．２．１　氢压理论

在Ｈ２ 环境中，Ｈ２分解成Ｈ进入金属，其浓度ＣＨ 和槡ｐ成正比。反过来，如果溶解在金属
中的 Ｈ进入某些特殊区域（如夹界或第二相界面、空位团）就会复合成 Ｈ２，即 →２Ｈ Ｈ２，这

时该处的 Ｈ２ 气压力ｐ就和Ｃ２Ｈ 成正比，但由于 Ｈ２ 不是理想气团，压力较高时要用逸度ｆ代
替，则有：

ｆ＝
ＣＨ（ ）Ｂ

２

＝Ｃ２Ｈｅｘｐ －
２ΔＨ（ ）ＲＴ

（１２．２３）

　　当局部区域ＣＨ 很高，从而按上式算出的逸度换算成压力后等于原子键合力σｔｈ，则就会使
局部地区的原子键断裂而形成微裂纹。在高逸度（用 Ｈ２ＳＯ４溶液，加毒化剂或高电流密度）电
解充氢时，充氢过程中就会产生氢鼓泡（出现在表层）或氢致微裂纹。它与是否存在外加应力
无关，也不需滞后时间（即不需要应力诱导扩散、富集），这完全是氢压ｐ等于σｔｈ，从而使原子
键断裂而形成的微裂纹。对Ｆｅ、Ａｌ这类金属及合金，ＣＨ 随湿度升高而升高。如冶炼或焊接
时进入的ＣＨ 较高，它以 Ｈ的形式固溶于晶格，快冷时，随着溶解度的降低，Ｈ来不及扩散跑
出试样（或构件），这时 Ｈ将倾向复合成 Ｈ２，从而产生氢压。当按式（１２．２２）求出的ｆ换成ｐ
等于σｔｈ时就会使微裂纹形核。在第１２．４．１节中提到的各种不可逆氢损伤，如钢中的白点、

Ｈ２Ｓ诱发的裂纹、焊接冷裂纹以及充氢时产生的鼓泡和裂纹，只能用氢压理论来解释。但对

·７８５·１２．４　环境断裂———氢脆



于可逆氢损伤，如氢致可逆塑性损失以及氢致滞后开裂，仅仅用氢压理论无法解释。氢致微裂
纹或微空洞形核后，Ｈ进入复合成 Ｈ２产生的氢压可能促进裂纹核的稳定性或促进其扩展，但
对裂纹形核起控制作用的并不是氢压。

当试样中初始氢浓度很低时，要想通过位错扫过夹杂或应力诱导扩散使氢浓度升高几个
数量级（以便使局部地区氢压等于σｔｈ）非常困难，甚至根本不可能。最重要的一点，是用氢压
理论无法解释氢致塑性损失或氢致滞后开裂的可逆性。按氢压理论，卸载前形成的微裂纹中
充满着压力接近σｔｈ的 Ｈ２，卸载后分子 Ｈ２不会扩散跑出。重新加载，尽管平均氢浓度已降低，
但 Ｈ仍可通过扩散（包括应力诱导）进入微裂纹，使其中的ｐ不断增大到等于σｔｈ，从而可使氢
压裂纹继续不断扩展，直至断裂。但事实上却不是如此。Ｆｅ３％Ｓｉ单边缺口试样在动态充氢
条件下慢拉伸，当氢致裂纹形核后停止拉伸，这时如果吸出电解液停止充氢（不卸载），裂纹就
将逐渐停止扩展。待裂纹完全止裂后保持几小时，再加入电解液继续充氢，发现充氢很长时间
裂纹也不重新扩展。即使在充氢前增加少量载荷然后再充氢，止裂的裂纹也不重新扩展。然
而，如果在重新动态充氢后进行慢速拉伸，虽然拉伸仅使载荷有极微小的增加，但已经止裂的
裂纹很快就能重新扩展。按氢压理论，重新充氢时裂纹应继续扩展，但事实上却不能。这个实
验表明，氢致滞后裂纹形核扩展和局部塑性形变有关，氢压的存在并不起控制作用。

１２．４．２．２　氢降低键合力（弱键）理论
氢降低原子键合力理论认为，当局部应力集中σｙｙ等于原子键合力σｔｈ时，原子键就破裂，

从而微裂纹形核；固溶的原子氢能使原子键合力从σｔｈ降为σｔｈ（Ｈ）。这就是说，使氢致微裂纹
形核所需的局部应力集中将从σｙｙ＝σｔｈ降为σｙｙ（Ｈ）＝σｔｈ（Ｈ）。这样一来就会使造成局部应力
集中所需的临界外加应力从σｃ降为σｃ（Ｈ），或使临界应力强度因子从ＫⅠＣ降为ＫⅠＨ。如局部

应力集中为σｙｙ，每单位面积原子数为ｎ，则集中力为σｙｙｎ
，当它等于原子键合力σｔｈ时，微裂纹就

形核，即裂纹形核判据为：

σｙｙ ≥ｎσｔｈ （１２．２４）

　　Ｏｒｉａｎｉ假定σｔｈ（Ｈ）＝σｔｈ－αＣσ，其中α是比较系数，Ｃσ 为富集后的氢浓度，因而氢致裂纹
形核判据为：

σｙｙ ＝ｎσｔｈ－αｎＣσ （１２．２５）

　　早期均用线弹性断裂力学来计算σｙｙ，加载裂纹尖端将钝化成一个曲线为ρ的尖缺口，最

大应力处在缺口顶端，即σｙｙ＝
２ＫⅠ

π槡ρ
，Ｏｒｉａｎｉ认为，σｙｙ＝

ＫⅠ

ｋ槡ρ
，其中ｋ为数值系数。当式（１２．２４）

满足时，外加应力强度因子就等于断裂韧性ＫⅠＣ（严格来说是裂纹形核的门槛应力强度因子

ＫⅠｉ），即

ＫＩＣ ＝ｎｋ槡ρσｔｈ （１２．２７）

　　代入式（１２．２５）可得氢致开裂门槛值

ＫⅠＨ

ｋ槡ρ
＝ＫⅠＣ

ｋ槡ρ
－αｎＣσ （１２．２８）

上式中Ｃσ值是指应力诱导扩散富集后的氢浓度，由式（１２．１７）给出，Ｃσ＝ＣＨｅｘｐσｈ
珚ＶＨ（ ）ＲＴ

·σｈ由

式（１２．２１）给出，即σｈ＝
ＫⅠ

ｑ槡ρ
，其中ｑ也是数值系数。在氢致开裂临界条件，ＫⅠ＝ＫⅠＨ，从而
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ｌｎ ＣσＣ（ ）Ｈ ＝ＫⅠＨ珚ＶＨ

ＲＴｑ槡ρ
，把它代入式（１２．２７）就可估算ＫⅠＨ。

对于金属材料而言，在任何条件下在微裂纹形核前加载时裂纹尖端将首先发射位错，即首
先发生局部塑性变形。从宏观来看，当裂纹尖端区应力等于有效屈服应力σｙｓ时就将产生局部
塑性变形，从而裂纹尖端附近应力将等于σｙｓ。即使考虑加工硬化，裂纹尖端及其塑性区中最
大应力σｙｙ不会超过（３～５）σｓ，从而式（１２．２４）或式（１２．２５）不会成立，因为ｎσｔｈ远大于５σｓ。在
什么情况下局部应力集中才有可能等于原子键合力ｎσｔｈ，从而式（１２．２４）成立呢？如认为裂纹
尖端发射位错后存在一个无位错区，这时在考虑位错列的屏蔽效应后，仍可用线弹性断裂力学
来计算裂纹尖端（已钝化成尖缺口）或无位错区中的应力。当外加应力较高时，尖缺口顶端或
无位错区中的应力集中σｙｙ有可能等于键合力，从而式（６．２７）式和式（６．２８）的判据有可能成
立。另一种高应力集中来源于位错塞积群。当位错塞积群（或塞积长度Ｌ）足够大时，塞积群
前端局部应力就可等于σｔｈ。总之，只有首先发生局部塑性变形，局部应力集中才有可能等于
被氢降低了的原子键合力。由此可知，只有局部塑性变形发展到临界条件，才能通过弱键理论
引起氢致开裂。另一方面，键合力随氢浓度ＣＨ 而线性下降的假定并没有任何实验依据，当氢
浓度较高时，σｔｈ下降应平缓，故对数下降比线性下降更合理。应当指出式（１２．２４）和式（１２．２５）
是裂纹形核判据，而不是试样断裂判据。

尽管氢降低原子键合力的物理本质目前并不十分清楚，而且还没有直接的实验证明氢是
否能使原子键合力大幅度下降，但氢能降低原子键合力似乎已被广为接受。氢降低原子键合
力是否是氢致开裂的决定性因素目前还有争议。但只要氢能降低键合力，就能促进裂纹的形
核和扩展，这一点是无可争议的。

对氢致不可逆损伤只能用氢压理论才能解释，但它并不排斥弱键理论。因为固溶的原子
氢使原子键合力降低后在更低的内氢压下就可使氢压裂纹形核，在这种情况下，氢压理论占主
导地位，氢降低键合力仅占次要地位。对需要通过应力诱导氢扩散、富集后才能导致微裂纹形
核的氢致滞后断裂，氢压理论并不占主导地位。在这种情况下氢降低键合力理论是否占主导
地位呢？不一定。前面已指出，只有首先发生局部塑性变形，局部应力集中才有可能等于被氢
降低了的原子键合力，从而引起氢致裂纹形核。氢能促进局部塑性变形，究竟氢促进局部塑性
变形还是氢降低原子键合力是氢致裂纹形核的关键，需要进一步研究。

氢降低原子键合力理论中需要进一步研究的问题如下：① 用什么实验能直接证明氢能降
低原子键合力？② 键合力随氢浓度下降的定量表达式；③ 氢降低键合力和氢促进局部塑性
变形是否有关系。利用量子力学第一原理可计算氢对键合力的影响，但工作刚刚开始。

１２．４．２．３　氢降低表面能理论
氢降低表面能理论认为，氢吸附在表面就会使表面能由γ降为γ（Ｈ）。根据Ｇｒｉｆｆｉｔｈ理

论，断裂应力σｃ或断裂韧性ＫⅠＣ与槡γ成正比，因而当氢使γ下降，必然使σｃ降为σｃ（Ｈ），或使
ＫⅠＣ降为ＫⅠＨ，即：

σｃ（Ｈ）＝ ２γ（Ｈ）Ｅ
（１－ν２）π槡 α　

，　ＫⅠＨ ＝ ２γ（Ｈ）Ｅ
（１－ν２槡 ）

（１２．２８）

　　但是对于金属材料来说，裂纹扩展总会涉及局部塑性变形，从而要消耗塑性变形功γｐ，而

且γｐ 远远大于表面能。故这时σｃ 和ＫⅠＣ应当用 Ｏｒｏｗａｎ公式，即σ２ｃ＝
（２γ＋γｐ）Ｅ
（１－ν２）πａ

，Ｋ２ⅠＣ＝
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２γ＋γｐ
１－ν２

Ｅ。由于γ远小于γｐ，因此如果氢吸附仅仅降低表面能，而并不使塑性变形功γｐ 下降，

则氢不能使σｃ和ＫⅠＣ明显下降。已经导出：

γｐ（Ｈ）
γｐ ＝ρ

（Ｈ）γ（Ｈ）
ργ

（１２．２９）

即氢通过降低γ和γｐ（氢使应变局部化）从而使γｐ 或有效表面能２γｅＨ＝２γ＋γｐ 下降。原子间
互作用力的最大值就是原子键合力σｔｈ，而互作用力曲线下曲面积就等于２γ。由此可知，σｔｈ和

γ有关，其具体关系与所采用的原子互作用势有关。可以认为，γ＝αａσｔｈ，其中α＞１是数值系
数，ａ是解理面上原子间距，故可认为表面能γ和原子键合力σｔｈ成正比。由此可知，氢降低表
面能γ和氢降低原子键合力σｔｈ是一致的。对ＦｅＡｌ，量子力学计算表明，氢使原子键合力的下
降百分数等于氢使表面能下降的百分数。

根据Ｇｉｂｂｓ吸附方程，表面吸附气体（如 Ｈ２、Ｏ２、ＳＯ２、ＣＯ、ＣＯ２、ＣＳ２等）均使表面能下降。
吸附Ｏ２、ＳＯ２、ＣＯ等虽然使γ下降，但并不发生滞后断裂，也不会使σｃ（或ＫⅠＣ）明显下降。相
反，当 Ｈ２ 中混有少量Ｏ２或ＳＯ２、ＣＯ、ＣＯ２、ＣＳ２ 时，由于它们在αＦｅ上的吸附能力比 Ｈ２ 更
强，从而阻碍 Ｈ的吸附及进入，即能减弱或抑制氢致开裂。由此可知，吸附虽然能降低表面
能，但并不一定能引起滞后断裂或产生可逆塑性损失。

如果认为氢吸附降低γ的同时也能使γｐ（或γｅｆｆ）大幅度下降，则就可解释氢使σｃ和ＫⅠＣ

明显下降的实验事实。但在推导γｐ 和γ的关系，如式（１２．２９）时，没有限定吸附物质的本质，
因此，按式（１２．３０），其他气体（如Ｏ２、ＳＯ２、ＣＯ等）吸附降低γ的同时也会使γｐ 下降，从而也
会导致σｃ和ＫⅠＣ明显下降，这和实验事实不符。由此可知，即使式（１２．３０）成立，也只能从形
式上解释氢通过降低γ能使σｃ或ＫⅠＣ明显下降，但却无法解释 Ｈ吸附和Ｏ２（或ＳＯ２、ＣＯ）吸
附的本质区别，即仍然没有找到氢致滞后开裂的本质。按γ＝αａσｔｈ，降低表面能和降低原子键
合力本质相同。一般认为，氧原子进入金属后不会降低原子键合力σｔｈ，但Ｏ２吸附在表面却会
使表面能γ下降，由此可知，至少对Ｏ２来说，降低γ和降低σｔｈ并不一致，其原因有待进一步研
究。由此可知，用氢降低原子键合力来解释氢降低表面能似乎更为合理。

１２．４．２．４　氢致开裂新机理
（１）氢致裂纹形核的原位研究
利用螺钉和垫块自加载的恒位移试样，可以研究氢致裂纹的形核和扩展过程，以及它们和

局部塑性变形的关系。把Ｔｉ３Ａｌ＋Ｎｂ预裂纹（或缺口）恒位移试样放在４００℃的真空中保持

２０ｍｉｎ后抛光，裂纹前端加载及４００℃蠕变后产生的滑移线已全部被消除。把加载试样放于

４００℃的Ｈ２ 中，经０．５ｍｉｎ后裂纹前方就出现很多直的滑移线，继续在Ｈ２中放置，则裂纹尖端
前方滑移线不断增多。这就表明，氢促进了位错的发射、增殖和运动。继续充氢０．５ｍｉｎ，这时
沿滑移带出现氢致微裂纹。继续充氢，沿滑移带形核的不连续氢致裂纹互相连接。由此可知，
只有当氢促进的位错发射和运动（即氢致局部塑性变形）发展到临界状态时，才使氢致微裂纹
沿滑移带不连续形核并解理扩展。对预充氢的Ｔｉ３Ａ１＋Ｎｂ恒位移试样也有类似结果。对高
强度钢、铝合金以及奥氏体不锈钢的氢致开裂原位研究均获得类似的结果，即只有当氢促进的
局部塑性变形发展到临界条件时，氢致裂纹才开始形核。氢致裂纹可以从缺口顶端形核，也可
在裂纹前方塑性区中不连续形核。裂纹可沿滑移带形核，但大多数情况下并不沿滑移带。恒
载荷下，氢促进局部塑性变形发展到临界条件导致微裂纹形核的过程，类似于空气中拉伸时随
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载荷增加局部塑性变形发展到临界条件而导致解理裂纹的形核。
利用带有环境室的ＴＥＭ可原位研究低压 Ｈ２ 条件下位错发射和裂纹形核的关系。对一

系列材料的研究表明，试样保持恒位移，通入低压 Ｈ２ 之后首先促进位错增殖和运动，当它发
展到临界条件时就引起氢致裂纹形核和扩展。

人们设计了一个供ＴＥＭ用的恒位移加载台，从而可原位研究氢致裂纹和氢促进位错发
射、运动之间的关系。对Ｆｅ３Ａｌ的ＴＥＭ 试样，用恒位移台加载出现微裂纹后，预蠕变１８ｈ后
位错结构已稳定。在１ａｔｍ的 Ｈ２中放置１２ｈ后裂纹尖端位错组态已发生明显改变，但氢致裂
纹尚未形核。这表明，氢促进位错发射和运动发生在氢致裂纹之前，只有当氢促进的位错发
射、运动达到临界值才会引起氢致裂纹的形核。

对高强度钢ＴＥＭ试样，无论是放在 Ｈ２中或在水介质中原位观察，结果完全类似。当氢
促进的位错发射、增殖和运动发展到临界条件，局部应力集中等于原子键合力，原子键断开就
引起氢致微裂纹的形核；氢致微裂纹可在原裂纹顶端连续形核，也可在裂纹尖端前方无位错区
中不连续形核。

（２）氢致裂纹和空拉裂纹形核的对比

Ｔｉ３Ａｌ＋Ｎｂ恒位移试样在空气中加载时裂纹尖端首先出现局部塑性变形。如保持恒位移
在空气中放置，则裂纹尖端局部塑性变形不会发生明显变化，解理微裂纹也不会形核。只有增
加外应力（或升高ＫⅠ）才能使裂纹尖端局部塑性变形增大（塑性区也增大）。只有当这种外应
力引起的局部塑性变形发展到临界条件，才导致解理微裂纹的不连续形核和互相连接。对

ＴｉＡｌ也有类似结果。由此可知，只有当连续加载引起的局部塑性变形发展到临界条件，局部
应力集中等于原子键合力，原子键断开从而引起微裂纹形核。由此可知，氢致裂纹和空拉时解
理裂纹的形核过程完全类似，裂纹形核和局部塑性变形的关系也相同。两者不同点就在于原
子氢本身能促进局部塑性变形。因此，和空拉时相比，在更低的外应力（或ＫⅠ）下，氢致局部
塑性变形就会达到临界条件，即氢致裂纹形核所对应的外应力（即门槛应力或门槛应力强度因
子）就比空拉时要小。

对脆性金属间化合物，加载时裂纹尖端首先发射位错，只有当外力引起的位错发射和运动
达到临界条件，无位错区中的应力集中等于原子键合力，从而引起微裂纹形核。在ＴＥＭ 下，
氢致解理裂纹形核过程和空拉时解理裂纹的形核完全类似，主要不同之处在于，由于氢对位错
发射和运动的促进作用，和空拉相比，在更低的外应力下氢促进的位错发射、运动就能达到临
界条件，从而使氢致裂纹形核。

（３）氢致开裂新机理
氢促进位错发射和运动（即促进局部塑性变形），因此，在比空拉时更低的外应力下，氢促

进的局部塑性变形就会发展到临界条件，使得局部地区（如裂纹尖端无位错区、位错塞积群前
端）的应力集中σｙ 等于被氢降低了的原子键合力σｔｈ（Ｈ），从而导致氢致微裂纹在该处形核。
原子氢进入微裂纹就复合成 Ｈ２产生氢压，它能使微裂纹稳定化，同时也能协助局部应力使之
解理扩展。这个氢致开裂新机理考虑了氢促进局部塑性变形，氢降低原子键合力以及氢压的
作用。

由于氢的促进作用，和空拉相比，在更低的外应力下，氢致局部塑性变形就会达到临界条
件，从而在某些地区建立起足够大的应力集中。另外，氢又能降低原子键合力。这样一来，使
局部应力等于σｔｈ（Ｈ），从而使氢致裂纹形核所留的最低外应力（即门槛应力σｃ（Ｈ），或门槛应

·１９５·１２．４　环境断裂———氢脆



力强度因子ＫⅠＨ）显然就比空拉时的相应值要低。另一方面，氢促进局部塑性应变的同时也
使应变高度局部化。因而当宏观平均应变εｆ（Ｈ）还很小时，应变集中处的局部应变ε′就已等
于临界断裂应变εｆ，从而导致光滑试样早期脆断，即εｆ（Ｈ）＜εｆ，这就是氢致塑性损失。由于
应变局部化，临界氢致塑性区面积远比空拉时的相应值要小，故有氢时塑性变形功（它和面积
有关）γｐ（Ｈ）就比空拉时的相应值要小，因而氢致裂纹扩展阻力Ｒ（Ｈ）＝２γｅｆｆｆ（Ｈ）＝２γ（Ｈ）＋
γｐ（Ｈ）就比空拉时裂纹扩展阻力Ｒ＝２＋γｐ 要小。另外，氢降低键合力也使表面能下降，即γ

（Ｈ）＜γ，从而也可导致ＫⅠＨ＝
２γｅｆｆ（Ｈ）Ｅ
１－ν［ ］２

１／２

小于ＫⅠＣ。总之，上面的论述表明，从微观上

看，氢促进位错发射和运动；但从宏观上看，氢使门槛应力（或应力强度因子）下降，也使临界断
裂应变下降，从而使材料变脆。因为只有当氢通过应力诱导扩散、富集到等于临界值Ｃｔｈ时，才
会明显促进局部塑性变形并使应变高度局部化，同时也使σｔｈ明显下降，从而在低的外应力下
就导致开裂。这就表明，氢致滞后开裂及其力学参量σｃ（Ｈ）、ＫＩＨ、εｆ（Ｈ）等，本质上是和扩散
富集的氢浓度Ｃσ 有关。因为Ｃσ＝ＣＨｆ（σ，ｔ，ＶＨ，Ｔ），由此就可定性解释氢致断裂力学参量对
试样中可扩散氢浓度ＣＨ、应变速率（包含时间ｔ）、温度Ｔ的依赖关系。

从定性上看，这个新理论包含了氢促进局部塑性变形理论、氢降低键合力或表面能理论以
及氢压理论。可以解释为何从微观上看氢能促进局部塑性变形，但从宏观上看却是氢脆（门槛
值下降，断裂应变或延伸率下降，有时断口形貌也由韧变脆）。因为只有扩散、富集的氢浓度

Ｃσ 达到临界值才能使氢的各种影响（氢促进局部塑性变形，降低键合力，形成较大的氢压）变
得明显，因此根据这个新理论导出的氢致滞后断裂力学参量，如门槛应力或门槛应力强度因子
等，均与Ｃσ 有关，从而就可定性解释试样中可扩散氢浓度、氢陷阱、温度以及形变速度对氢致
开裂敏感性的影响。

根据这个定性理论我们力图进行定量处理，但问题尚未解决。利用裂纹形核的应力判据，
即局部应力集中等于被氢降低了的原子键合力就会引起氢致裂纹的形核，可以求出氢致裂纹
形核的门槛应力σｃ（Ｈ），但无法求出裂纹失稳扩展从而导致氢致滞后断裂的门槛应力。另外，
我们仅处理了位错塞积群前端局部应力集中引起的开裂过程，对无位错区中应力集中引起的
氢致开裂却无法处理。因为氢通过促进局部塑性能在更低的外应力下就会在裂纹尖端形成无
位错区，但是无位错区中的应力集中如何和氢促进位错发射和运动定量地相联系呢？这是问
题的关键。我们给出的氢促进空洞形核理论也比较粗糙，由于利用了能量处理，仅给出空洞可
长大的临界尺寸。要计算氢致空洞形核以及氢致韧断（空洞长大，连接）的临界应力或临界应
力强度因子还需进一步研究。我们导出了氢致沿晶断裂门槛值的表达式，但推导时仅利用了
氢降低表面能理论，氢促进局部塑性变形如何反映，如何定量化？总起来看，要使氢致开裂机
理定量化还有很多工作要做。

１２．５　材料的疲劳与断裂

当前应用较为广泛的新型材料有复合材料、粉末合金及陶瓷材料等，其疲劳断裂行为的某
些典型示例阐述如下。

１２．５．１　纤维强化复合材料

复合材料的疲劳与断裂是固体力学的一个重要分支，它研究由两种或多种不同性能的材
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料在宏观尺度上组成的固体材料，因此具有非均匀性和各向异性。加上材料几何（形状、分布
及含量）、铺层几何（单层厚度、铺层方向和顺序等）以及一些特殊的力学问题（层间应力、边界
效应、脱胶等）使复合材料疲劳与断裂的研究较常规材料更为复杂。研究工作一般分为三个层
次：① 微观力学研究：通过对分子、晶体和结合键的微观分析，研究基体与纤维的力学特性及
其结合问题。② 细观力学研究：通过分别研究纤维与基体的力学行为来分析单层材料的力学
特性及其相互的配合问题。③ 宏观力学研究：根据单层材料的力学行为研究多层材料与结构
的力学特性、设计准则与计算方法。

纤维强化复合材料的失效机制有４种：基体开裂、分层、纤维断裂和界面脱胶。这些失效
机制的组合产生了疲劳损伤，从而造成强度和刚度的降低，这些损伤的类型和程度取决于材料
性能、铺层排列和顺序以及加载方式等。

图１２．２３为复合材料层压板疲劳损伤扩展过程的示意图。损伤过程分为两个明显阶段：
第一阶段是均匀开裂，裂纹仅限于单层内。第二阶段是裂纹相互作用加剧损伤的局部化。图
中ＣＤＳ为特征损伤状态（ＣｈａｒａｃｔｅｒｉｓｔｉｃＤａｍａｇｅＳｔａｔｅ），表征着由第一阶段向第二阶段转变，
处于无裂纹相互作用的裂纹饱和状态。图１２．２４所示两种层压板疲劳寿命的实例。图１２．２４
（ａ）为玻璃／环氧层压板的数据，图１２．２４（ｂ）为石墨／环氧层压板的数据。图中εｍａｘ与εｃ分别为
最大应变与临界应变。在图中最上边是纤维断裂损伤分散带，接下来是代表基体开裂、界面破
坏和分层损伤疲劳寿命的分散带。疲劳寿命下限是９０°脱胶而引起分层时所对应的最小应
变。图中可以看出两者的疲劳极限εｄ．Ｌ．均为０．４６％。

图１２．２３　复合材料层压板疲劳损伤扩展过程示意图

图１２．２５示出了硼／铝金属基复合材料在疲劳载荷下分为３个损伤区图中 ＳＳｕｌｔ
为应力比；

ＥＮ
ＥＯ
为弹性模量降低比值。当载荷较低时，不出现明显的疲劳损伤；在失效应力以上为损伤积

累区，在一定加载循环数之后造成弹性模量的降低；Ｓ～Ｎ 曲线上方为断裂区，即由疲劳损伤
区（基体开裂）过渡到断裂区（０°纤维断裂）。

２０世纪８０年代，以Ａｌ２Ｏ３、Ｂ纤维强化 Ｍｇ与Ｔｉ基复合材料迅速发展。该类复合材料疲
劳断裂的微观机制包括：① 在裂纹尖端前方由于纤维断裂或界面分离形成微裂纹；② 主裂纹
尖端与纤维和微裂纹的交互作用；③ 主裂纹与微裂纹的连接；④ 纤维造成裂纹的弯折。
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图１２．２４　层压板疲劳寿命图
（ａ）玻璃／环氧（０，±４５，９０）ｓ；（ｂ）石墨／环氧（０，４５，９０，－４５２，９０，４５，０）ｓ

图１２．２５　硼／铝复合材料的疲劳特性

实验结果表明，高强度和高刚度的纤维，
适当弱的基体／纤维界面是抗裂纹扩展最理想
的复合材料。

　　１２．５．２　颗粒强化复合材料

颗粒强化复合材料是新发展出的新型结构

材料。虽然采用非连续质点增强的复合材料的
强度与刚度比连续纤维增强的材料略低，但由
于产品各向同性较好，并可采用粉末冶金、铸
造、锻压等一般加工技术制备，颗粒增强复合材
料仍得到重视。其中以ＳｉＣ质点增强铝合金的
复合材料已取得了一些进展。如含有２０％ＳｉＣ
颗粒增强的２１２４高强度铝合金。加入ＳｉＣ颗

粒对第二阶段裂纹扩展速率影响不显著，但提高了材料的疲劳门槛值。对上述材料的裂纹闭
合效应也进行了观察，发现闭合应力强度因子Ｋｃｌ，在所施加的Ｋｍａｘ范围内基本上趋于稳定。
由裂纹路径的ＳＥＭ 照片可明显看出粗糙度诱发闭合和两种裂纹尖端屏蔽机制（ＣｒａｃｋＴｉｐ
ＳｈｉｅｌｄｉｎｇＭｅｃｈａｎｉｓｍ），裂纹桥接和裂纹分叉。显然，这些现象将有利于减缓裂纹扩展速率，
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提高材料的抗疲劳裂纹扩展的性能。
目前颗粒增强的复合材料中，除ＳｉＣ／Ａ１外尚有以ＴｉＣ增强Ｔｉ（ＣｅｒｍｅＴｉ），以ＳｉＣ增强

Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ板材，以ＴｉＣ强化不锈钢、工具钢、铁基合金（ＦｅｒｒｏＴｉＣ），高温耐蚀和耐磨材料，以
及用 Ｗ 或Ａ１２０，质点增强铜基合金等电子材料等。

１２．５．３　铝锂合金

铝锂合金由于加入锂后使铝合金密度降低，刚度增加，近年来在飞机构件上已得到应用。
其中ＡｌＬｉＣｕＭｇＺｒ为基的合金更为重要。Ｚｒ的加入是为了阻止再结晶和推迟晶粒长大。
联合加入 Ｍｇ是为了形成Ａｌ２ＣｕＭｇ相，能使滑移分散，而在ＡｌＬｉ二元合金中则为平面滑移。

图１２．２６示出 ＡｌＬｉＣｕＭｇＺｒ合金在不同时效状态下的裂纹扩展行为。其中欠时效

（ＵＡ）的合金具有最低的扩展速率和最高的门槛值，其值可达５ＭＰａ槡ｍ，较其他时效状态高
出１～２倍。欠时效状态表现出小于面状断裂，所产生的“Ｚ”形扩展路径能促进粗糙度诱发的
裂纹闭合，从而降低了裂纹的驱动力ΔＫｅｆｆ。而过时效状态（ＯＡ）表现出比较干直的断裂途径
和较小的裂纹闭合。图中还表明ＡｌＬｉＣｕＭｇＺｒ合金的疲劳抗力优于ＡｌＣｕＭｇ合金。

图１２．２６　ＡｌＬｉＣｕＭｇＺｒ在不同时效状态　

下的裂纹扩展行为（ＯＡ过时效，

ＰＡ峰值时效，ＵＡ欠时效）

图１２．２７　Ａｌ２Ｏ３ 陶瓷材料四点弯曲

疲劳试验的Ｓ～Ｎ 曲线

　

　　１２．５．４　陶瓷材料

２０世纪８０年代，新一代的陶瓷材料相继问世，它们所具有的综合高温力学性能是一般材
料所达不到的。

一般陶瓷材料包括多晶体Ａｌ２Ｏ３热压Ｓｉ３Ｎ４，相变韧化 ＭｇＯＰＳＺ，Ｙ２Ｏ３ＴＺＰ等。这种一
般为单相的陶瓷材料，当外加应力超过ＫⅠＣ时即产生失稳断裂。在陶瓷材料中，内部缺陷对
其寿命影响较大，这些缺陷往往对静强度影响不甚显著。图１２．２７示出Ａｌ２Ｏ３ 陶瓷材料的疲
劳特性，可以看出，该材料的Ｓ～Ｎ 曲线散布较大，对应力比和频率也较为敏感。

在压缩循环应力下，上述陶瓷材料均出现由缺口根部产生的疲劳裂纹扩展。在一些单相
材料中，如Ａｌ２Ｏ３，在最初几次压缩循环中首先出现沿晶断裂。

２０世纪８０年代已在飞行器中得到推广应用的陶瓷复合材料为Ｃ或ＳｉＣ连续纤维增强

ＳｉＣ或石墨基复合材料，Ｃ／ＳｉＣ或ＳｉＣ／ＳｉＣ复合材料的阻力曲线（Ｒ曲线）示于图１２．２８。可以
看出二维Ｃ／ＳｉＣ的韧性较ＳｉＣ／ＳｉＣ的韧性为优。
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图１２．２８　ＳｉＣ基复合材料的裂纹扩展行为

这些复合材料的断裂过程为：① 在应力集中区产
生预裂纹；② 纤维与基体部分脱开，载荷由纤维传递；

③ 纤维断裂并将纤维由基体中拔出。
图１２．２９为陶瓷材料疲劳裂纹扩展的可能机制示

意图。陶瓷材料由于在交变载荷下裂纹尖端塑性区较
小，其断裂机制和一般金属不同，但是其他非弹性变形
机制依然存在，如微裂纹和相变塑性的产生，强化相的
变形和相界面的滑动等，这些变形过程与位错在金属
中运动一样，将产生不可逆的疲劳损伤。图１２．２９所
示的可能的微观机制分为两大类，即本质（Ｉｎｔｒｉｎｓｉｃ）机
制和表观（Ｅｘｔｒｉｎｓｉｃ）机制。本质机制包括在裂纹尖端
前方产生疲劳损伤，这种损伤在卸载时表现明显，它相
当于金属中某些形式的裂纹尖端的钝化和锐化，或在
卸载时对断口表面的接触引起的剪切断裂。表观机制
中卸载的作用是影响裂纹驱动力的幅值，这可能导致
裂纹尖端屏蔽的减弱，包括相变韧性的退化，桥接区的
损伤和韧性强化相的疲劳等。

图１２．２９　陶瓷材料疲劳裂纹扩展的可能机制示意图
（ａ）连续力学；（ｂ）交变剪切
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本章小结

疲劳与断裂主要研究在交变载荷作用下材料及结构中裂纹的萌生、扩展与断裂的力学行
为、微观机理及其工程应用，包括研究带裂纹的材料与结构的剩余强度、寿命估算和延寿措施
等。

低温致脆的最大特点是存在某一特定的温度范围，在此温度范围以上的断裂是韧性断裂，
不显示脆性断裂的特征。低于此温度范围，材料破坏表现为无韧性特征的脆性断裂；在此特定
温度范围内的断裂，则显示韧脆过渡形态，同时具有不同程度的韧性和脆性的断裂特征。

最常用的表征随温度变化而发生韧性脆性转化的方法是夏比冲击试验，用冲断试样所消
耗的能量或断口上韧性断口面积所占的比值来表示材料所处的韧脆状态。

韧脆转化温度是工程上至为重要的低温性能指标，是处理低温脆断问题的重要数据。
材料在高温下的失效方式有热机械疲劳、高周疲劳、低周疲劳及蠕变。高温零部件设计与

评估涉及以下内容：构件的危险部位应力分析；材料的氧化抗力、高温屈服强度、蠕变强度、疲
劳强度等性能评价；根据实验室短期的试验数据、有关的失效判据和寿命预测方法设计计算。
在此基础上，用材料的短期试验结果外推构件的长期服役行为。

思考题与习题

１２．１　解释下列概念：

疲劳、低温疲劳、热疲劳、韧脆转化温度、氢致断裂、疲劳强度、蠕变强度

１２．２　试述疲劳失效的特点。

１２．３　分析材料高温下的失效方式。

１２．４　简述氢脆的类型。

１２．５　试述氢致开裂机理。
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附录１　材料科学基础重要名词术语

陶瓷　Ｃｅｒａｍｉｃｓ　是以高强度，高熔点，低延性和低导电性为特征的一类材料。
金属　Ｍｅｔａｌｓ　是以良好的延性，强度和导电性为一般特征的一类材料。
合金　Ａｌｌｏｙｓ　指不同金属或金属与非金属组成的物质，合金比金属具有更好的性能。
聚合作用　Ｐｏｌｙｍｅｒｉｚａｔｉｏｎ　是指单体分子联合成高分子或聚合物的过程。
聚合物　Ｐｏｌｙｍｅｒｓ　是指有机分子联成高分子链或网络时所获得的一类材料。聚合物的

特性是强度低，熔点低及导电性差。
热塑性塑料　Ｔｈｅｒｍｏｐｌａｓｔｉｃｓ　是指很易形成有用形状的特种聚合物。一般说来，这种

聚合物具有链状结构。
热固性塑料　Ｔｈｅｒｍｏｓｅｔｓ　通常是很脆弱的特种聚合物，这种聚合物具有三维网络结构。
复合材料　Ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ　是由金属、陶瓷或聚合物所组成的具有独特性能的一类材料。
阳离子　Ｃａｔｉｏｎ　当原子———通常是金属原子———失去价电子时形成的正离子为阳离

子。
阴离子　Ａｎｉｏｎ　当原子———通常非金属原子———接受一个或多个电子时产生的负离子

为阴离子。
有色金属　Ｎｏｎｆｅｒｒｏｕｓａｌｌｏｙ　是指以某种非铁金属为基的合金。
难熔金属　Ｒｅｆｒａｃｔｏｒｙｍｅｔａｌｓ　指熔化温度高于钛的金属。
超级金属　Ｓｕｐｅｒａｌｌｏｙｓ　指一组具有特别的耐热，抗蠕变和耐蚀性能的镍基，铁镍基和

钴基合金。
晶体结构　Ｃｒｙｓｔａｌｓｔｒｕｃｔｕｒｅ　指材料中由原子排列成有规则的，重复的点阵。
密勒指数　Ｍｉｌｌｅｒｉｎｄｉｃｅｓ　描述晶体内结晶方向和晶面取向的量化指标。
面间距　Ｉｎｔｅｒｐｌａｎａｒｓｐａｃｉｎｇ　指密勒指数相同的两个相邻晶面之间的距离。
点阵　Ｌａｔｔｉｃｅ　几何上描述晶体结构的空间网格。
点阵参数　Ｌａｔｔｉｃｅｐａｒａｍｅｔｅｒ　指晶胞各边的长度和各边之间的夹角。
阵点　Ｌａｔｔｉｃｅｐｏｉｎｔｓ　指组成点阵的点。
长程有序　Ｌｏｎｇｒａｎｇｏｒｄｅｒ　在晶体中很广的范围内形成原子间有规则的重复性排列。
堆积因子　Ｐａｃｋｉｎｇｆａｃｔｏｒ　指原子占据空间的分数。
多晶型　Ｐｏｌｙｍｏｒｐｈｉｓｍ　同素异构性，即具有一种以上晶体结构。
堆垛顺序　Ｓｔａｃｋｉｎｇｓｅｑｕｅｎｃｅ　指密排晶体堆垛的顺序。如顺序为 ＡＢＡＢＡＢ，即为密排

六方晶胞。如顺序为ＡＢＣＡＢＣ，则为面心立方结构。
四面体　Ｔｅｔｒａｈｅｄｒｏｎ　指原子以配位数等于４的方式形成的多面体。
晶胞　Ｕｎｉｔｃｅｌｌ　仍然保持整个点阵全部特性的最小点阵单元。
结合能　Ｂｉｎｄｉｎｇｅｎｅｒｇｙ　是将两个原子从其平衡位置分离至无限远处所需要的能量。
离子键　Ｉｏｎｉｃｂｏｎｄ　正负离子由于静电引力而形成的结合键。
共价键　Ｃｏｖａｌｅｎｔｂｏｎｄ　原子共有价电子时两个原子间形成的键。



金属键　Ｍｅｔａｌｌｉｃｂｏｎｄ　指原子的价电子和正电荷核之间的静电吸引。
范德瓦尔键　ＶａｎｄｅｒＷａａｌｓｂｏｎｄ　指极化分子键的弱静电吸引。极化分子在不同部位

具有集中的正电荷和集中的负电荷。
电负性　Ｅｌｅｃｔｒｏｎｅｇａｔｉｖｉｔｙ　是原子接受电子而形成为阴离子的相对倾向性。
原子间距　Ｉｎｔｅｒａｔｏｍｉｃｓｐａｃｉｎｇ　是两个原子中心之间的平衡间距。
配位数　Ｃｏｏｒｄｉｎａｔｉｏｎｎｕｍｂｅｒ　是原子排列中最近邻的原子数或离子周围异类离子的数

目。
泡利不相容原理　Ｐａｕｌｉｅｘｃｌｕｓｉｏｎｐｒｉｎｃｉｐｌｅ　指材料中能量相同的电子不多于２个，而且

这２个电子的磁自旋方向必须相反。
极化分子　Ｐｏｌａｒｉｚｅｄｍｏｌｅｃｕｌｅ　指正负电荷中心不重合的分子结构。
同素异构　Ａｌｌｏｔｒｏｐｙ　指在不同温度和压力下，晶体能以一种以上结构形式存在的特性。
各向异性　Ａｎｉｓｏｔｒｏｐｙ　不同方向具有不同性能的现象。

ＡＳＴＭ晶粒度数　ＡＳＴＭｇｒａｉｎｓｉｚｅｎｕｍｂｅｒ　放大１００倍后每平方英寸中的晶粒数目，作
为结晶材料中晶粒尺寸的量度。

铁氧体磁性　Ｆｅｒｒｉｍａｇｎｅｔｉｓｍ　指两类强度不同，方向相反的偶极子形成一个净磁场的磁
性现象。

磁畴　Ｄｏｍａｉｎｓ　指材料中偶极子全部排列整齐的微小区域。
铁磁性　Ｆｅｒｒｏｍａｇｎｅｔｉｓｍ　磁畴取向一致，以致电磁消失后仍然保持着净磁化的现象为

铁磁性。
顺磁性　Ｐａｒａｍａｇｎｅｔｉｓｍ　指在磁场作用下电子自旋取一致方向时所形成的净磁矩。
抗磁性　Ｄｉａｍａｇｎｅｔｉｓｍ　指由轨道电子的磁矩引起的一种作用，使偶极子外加磁场稍有

反向。
反铁磁性　Ａｎｔｉｆｅｒｒｏｍａｇｎｅｔｉｓｍ　系指相邻磁偶极具有相反方向，因而净化强度为零的现

象。
玻尔磁子　Ｂｏｈｒｍａｇｎｅｔｒｏｍ　为一个磁矩的强度。
硬磁　Ｈａｒｄｍａｇｎｅｔ　具有大磁滞回线和剩磁的铁磁材料为硬磁。
软磁　Ｓｏｆｔｍａｇｎｅｔ　在交变场中具有小磁滞回线和小能量损耗的铁磁性材料。
磁滞回线　Ｈｙｓｔｅｒｅｓｉｓｌｏｏｐ　在电场或磁场作循环时，极化或磁化强度的变化所形成的回

线。
磁感应强度　Ｉｎｄｕｃｔａｎｃｅ　指由磁场作用引起的磁通量密度。
磁矩　Ｍａｇｎｅｔｉｃｍｏｍｅｎｔ　一个电子所引起的磁场强度。
磁导率　Ｍａｇｎｅｔｉｃｐｅｒｍｅａｂｉｌｉｔｙ　为磁场强度与磁感应强度或磁化强度的比值。对作用

磁场强度的比值。
磁化率　Ｍａｇｎｅｔｉｃｓｕｓｃｅｐｔｉｂｉｌｉｔｙ　为磁化强度对作用磁场强度的比值。
磁化强度　Ｍａｇｎｅｔｉｚａｔｉｏｎ　为单位容积内所有磁矩的总和。
矮顽力　Ｃｏｅｒｃｉｖｅｆｉｅｌｄ　为消除材料极化或磁化所需的电场或磁场强度。
电容器　Ｃａｐａｃｉｔｏｒ　由电介质和导体片层交替排列组成的电器件，它具有存储电荷的能

力。
电容率　Ｐｅｒｍｉｔｔｉｖｉｔｙ　材料极化和储存电荷的能力。
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介电常数　Ｄｉｅｌｅｃｔｒｉｃｃｏｎｓｔａｎｔ　为材料的电容率与真空电容率的比值，表示材料极化和
储存电荷的相对能力。

介电损耗　Ｄｉｅｌｅｃｔｒｉｃｌｏｓｓ　为材料在每次电场交变时所损耗的能量的分数值。
介电强度　Ｄｉｅｌｅｃｔｒｉｃｓｔｒｅｎｇｔｈ　为两个导电体极板之间所能保持的最大的电场强度。
居里温度　Ｃｕｒｉｅｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ　为材料中铁电或铁磁性质发生变化的温度。
偶极子　Ｄｉｐｏｌｅｓ　指电荷或磁矩不平衡的原子或原子组合。
极化　Ｐｏｌａｒｉｚａｔｉｏｎ　指偶极子排列一致，从而能永久保存电荷的现象。
电子极化　Ｅｌｅｃｔｒｏｎｉｃｐｏｌａｒｉｚａｔｉｏｎ　指因原子中的电子向一侧移动而形成的原子极化现

象。
离子极化　Ｉｏｎｉｃｐｏｌａｒｉｚａｔｉｏｎ　因正负离子偏移引起的离子晶体的极化。
分子极化　Ｍｏｌｅｃｕｌａｒｐｏｌａｒｉｚａｔｉｏｎ　指由某些分子或晶体结构的不对称性引起的极化现

象。
电致伸缩　Ｅｌｅｃｔｒｏｓｔｒｉｃｔｉｏｎ　指材料在电场作用下发生的尺寸变化。
铁电效应　Ｆｅｒｒｏｅｌｅｃｔｒｉｃｉｔｙ　外电场作用下电畴取向一致，电场消失后仍然保持着净极化

的现象为铁电效应。
压电效应　Ｐｉｅｚｏｅｌｅｃｔｒｉｃｉｔｙ　指某些材料在电场变化时，尺寸也随之变化，而尺寸变化也

可形成电场的效应。
饱和强度　Ｓａｔｕｒａｔｉｏｎ　在场的作用下，全部偶极子都已排列一致时所获得的最大极化或

磁化强度。
空间电荷　Ｓｐａｃｅｃｈａｒｇｅ　指在材料表面或内部界面上建立的电荷，在电场的作用下，它

们可以运动，从而成为极化的一部分。
无规立构　Ａｔａｃｔｉｃ　指当非对称链节沿高分子链随机排列所组成的聚合物结构。
反式立构　Ｓｙｎｄｉｏｔａｃｔｉｃ　指单体的非对称基团交替排列在链两侧的聚合物。
枝化　Ｂｒａｎｃｈｉｎｇ　指一个单独的高分子链同另一个高分子链相连接的现象。
缩聚物　Ｃｏｎｄｅｎｓａｔｉｏｎｐｏｌｙｍｅｒ　是两种以上的单体分子通过化学反应生成的高分子链。

同时有副产物生成。
共聚物　Ｃｏｐｏｌｙｍｅｒ　由一种以上单体相结合所产生的加聚物。
交联　Ｃｒｏｓｓｌｉｎｋｉｎｇ　指高分子链相连接在一起产生三维网络高分子的过程。
聚合度　Ｄｅｇｒｅｅｏｆｐｏｌｙｍｅｒｉｚａｔｉｏｎ　是聚合物中单体的数目。
全同立构　Ｉｓｏｔａｃｔｉｃ　指单体中非对称的集团都处于链的同一侧的聚合物。
迁移率　Ｍｏｂｉｌｉｔｙ　指载流子在材料内部易于运动的程度。
超导性　Ｓｕｐｅｒｃｏｎｄｕｃｔｉｖｉｔｙ　是材料在电流通过时不呈现阻抗的属性。
温度电阻系数　Ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｒｅｓｉｓｔｉｖｉｔｙｃｏｅｆｆｉｃｉｅｎｔ　是表明温度对电阻率影响的系数。
热敏电阻　Ｔｈｅｒｍｉｓｔｏｒ　是对温度变化特别敏感的半导体器件，可以用于精确的温度测

量。
本征缺陷　Ｉｎｔｒｉｎｓｉｃｄｅｆｅｃｔ　即热缺陷。
空穴　Ｈｏｌｅ　是价带中未填满的能级。电子运动时可以填充空穴，从而使空穴也发生运

动，电荷被传输。
间隙缺陷　Ｉｎｔｅｒｓｔｉｔｉａｌｄｅｆｅｃｔ　是质点进入到正常晶格间隙所形成的点缺陷。
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置换型缺陷　Ｓｕｂｓｔｉｔｕｔｉｏｎａｌｄｅｆｅｃｔ　是异类原子取代正常阵点上的原子后所产生的点缺
陷。

弗仑克尔缺陷　Ｆｒｅｎｋｅｌｄｅｆｅｃｔ　是正常格点上的质点进入间隙位置，同时在原格点上留
下１个空位时生成的一种点缺陷。

肖特基缺陷　Ｓｃｈｏｔｔｋｙｄｅｆｅｃｔ　是质点离开正常格点后进入表面新位置，同时在晶体内部
留下空位所形成的一种点缺陷。

空位　Ｖａｃａｎｃｙ　当某一阵点上失去原子时即形成空位。
位错　Ｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎ　是晶体中的一种线缺陷。可以用位错运动解释晶体的变形方式。
刃型位错　Ｅｄｇｅｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎ　是将额外的半个原子面插入点阵而形成的位错。
螺型位错　Ｓｃｒｅｗｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎ　是将晶体扭转一个原子间距形成的位错，位错周围原子配

置是螺旋状的。
伯氏矢量　Ｂｕｒｇｅｒｓｖｅｃｔｏｒ　指位错每移动一步的方向和距离。
临界分剪应力　Ｃｒｉｔｉｃａｌｒｅｓｏｌｖｅｄｓｈｅａｒｓｔｒｅｓｓ　是使位错运动产生滑移所需要的最小剪应

力。
交叉滑移　Ｃｒｏｓｓｓｌｉｐ　位错的滑移系发生改变的现象。
弗兰克瑞德源　ＦｒａｎｋＲｅａｄｓｏｕｒｃｅ　指一个被钉住的位错在应力作用之下会产生附加

的位错。该机制至少是引起应变硬化的部分原因。
晶体滑移　Ｓｌｉｐ　指位错通过点阵运动时产生的塑性变形。
滑移方向　Ｓｌｉｐｄｉｒｅｃｔｉｏｎ　指位错在点阵中运动的方向。滑移方向与伯氏矢量的方向相

同。
滑移面　Ｓｌｉｐｐｌａｎｅ　是滑移时位错经过的原子面。一般是晶体结构中的密排面。
滑移系　Ｓｌｉｐｓｙｓｔｅｍ　是滑移面和滑移方向所组成的系统。
攀移　Ｃｌｉｍｂ　在热缺陷作用下位错在垂直于滑移面方向上的运动。
晶粒　Ｇｒａｉｎ　晶体中点阵相同并只有单一取向的部分称为晶粒。
晶界　Ｇｒａｉｎｂｏｕｎｄａｒｙ　是代表两个晶粒之间边界的面缺陷。晶界两边的点阵取向不

同。
小角度晶界　Ｓｍａｌｌａｎｇｌｅｇｒａｉｎｂｏｕｎｄａｒｙ　是使缺陷表面两侧的点阵取向发生微小变化

的位错阵列。
堆垛层错　Ｓｔａｃｋｉｎｇｆａｕｌｔ　是在面心立方或密排六方结构的密排方向上不正常的堆垛顺

序造成的面缺陷。
倾斜晶界　Ｔｉｌｔｂｏｕｎｄａｒｙ　是由刃型位错排列组成的小角晶界。
孪晶晶界　Ｔｗｉｎｂｏｕｎｄａｒｙ　是一种其两侧点阵呈镜像对称异常排列的面缺陷。孪晶边

界可以移动并引起材料变形。
扭转晶界　Ｔｗｉｓｔｂｏｕｎｄａｒｙ　是由螺型位错排列组成的小角晶界。
固溶体　Ｓｏｌｉｄｓｏｌｕｔｉｏｎ　固态条件下一种物质以原子尺寸溶入基质中形成的单相均匀的

晶体。
固溶强化　Ｓｏｌｉｄｓｏｌｕｔｉｏｎｓｔｒｅｎｇｔｈｅｎｉｎｇ　在材料的结构中有目的地引入点缺陷以使材料

强度提高。
应变硬化　Ｓｔｒａｉｎｈａｒｄｅｎｉｎｇ　是对材料进行变形或冷加工使位错数目增加，从而提高材
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料强度的方法，也称作冷作硬化、冷加工硬化（Ｗｏｒｋｈａｒｄｅｎｉｎｇ）。
玻璃　Ｇｌａｓｓ　原子之间只有短程有序的固体非晶态材料。
短程有序　Ｓｈｏｒｔｒａｎｇｏｒｄｅｒ　原子排列只在很短距离（通常只有数个原子间距）内是有规

则和重复的。
各向同性　Ｉｓｏｔｒｏｐｙ　指在所有方向上性能相同的现象。
玻璃形成剂　Ｇｌａｓｓｆｏｒｍｅｒｓ　是容易在工艺过程中形成玻璃的具有高粘度和强度的氧化

物。
网络中间体　Ｉｎｔｅｒｍｅｄｉａｔｅｓ　指加入玻璃中，帮助扩大玻璃网络的氧化物，可是这种氧化

物通常并不能独自形成玻璃。
网络改变剂　Ｍｏｄｉｆｉｅｒｓ　指加入玻璃时，能破坏玻璃网络并最终导致结晶的氧化物。
玻璃化　Ｖｉｔｒｉｆｉｃａｔｉｏｎ　指玻璃的熔化或形成。
反玻璃化　Ｄｅｖｉｔｒｉｆｉｃａｔｉｏｎ　指通常在高温下，从玻璃中析出晶体的现象。
偏硅酸盐　Ｍｅｔａｓｉｌｉｃａｔｅｓ　指一组具有环状或链状结构的硅酸盐。
正硅酸盐　Ｏｒｔｈｏｓｉｌｉｃａｔｅｓ　指一群由单个硅酸盐四面体单元组成的硅酸盐结构，也称为

橄榄石结构。
焦硅酸盐　Ｐｙｒｏｓｉｌｉｃａｔｅｓ　指以一对硅酸盐四面体单元为基础形成的一类硅酸盐结构。
（助）熔剂　Ｆｌｕｘ　是加入陶瓷原材料中降低熔化温度的添加剂。
钢化玻璃　Ｔｅｍｐｅｒｅｄｇｌａｓｓ　是在冷却过程中加预应力以使强度改善的玻璃。
固体表面　Ｓｏｌｉｄｓｕｒｆａｃｅ　固体与真空接触或与本身蒸汽相接触的界面。
固体界面　Ｓｏｌｉｄｉｎｔｅｒｆａｃｅ　固体与其他固体接触的界面。
弛豫表面　Ｒｅｌａｘａｔｉｏｎｓｕｒｆａｃｅ　垂直于表面方向的晶格参数不同于晶体内部的表面。
弛豫表面　Ｒｅｃｏｎｓｔｒｕｃｔｉｏｎｓｕｒｆａｃｅ　垂直于表面方向的晶格参数不同于晶体内部的表面。
粘附　Ａｄｈｅｓｉｏｎ　固液或固固界面上的一种界面行为。
吸附　Ａｄｓｏｒｐｔｉｏｎ　固气界面上的一种界面行为。
润湿　Ｗｅｔｔｉｎｇ　固液界面上的一种界面行为。
铺展　Ｓｐｒｅａｄｉｎｇ　固液界面上的一种界面行为。液体完全平铺于固体界面上。
同相界面　Ｈｏｍｏｐｈａｓｅｂｏｕｎｄａｒｙ　界面两侧相组成相同。
异相界面　Ｈｅｔｅｒｏｐｈａｓｅｂｏｕｎｄａｒｙ　界面两侧相组成相同。
平衡偏析　Ｅｑｕｉｌｉｂｒｉｕｍｓｅｇｒｅｇａｔｉｏｎ　杂质在界面偏析达到平衡的界面。
晶界迁移　Ｇｒａｉｎｂｏｕｎｄａｒｙｍｉｇｒａｔｉｏｎ　晶界的运动。
相　Ｐｈａｓｅ　是在平衡条件下，在任何地方都有同样成分、同样组织和同样性能的材料。
相图　Ｐｈａｓｅｄｉａｇｒａｍ　相图是处于平衡状态下系统的组分、物相和外界条件相互关系的

几何描述。
吉布斯相律　Ｇｉｂｂｓｐｈａｓｅｒｕｌｅ　描述多相系统自由度数、独立组分数、相数以及能够对系

统产生影响的外界因素数目之间关系的法则。
二元相图　Ｂｉｎａｒｙｐｈａｓｅｄｉａｇｒａｍ　由两个组元所构成的相图。
三元相图　Ｔｅｒｎａｒｙｐｈａｓｅｄｉａｇｒａｍ　三组元之间的相图。
凝固范围　Ｆｒｅｅｚｉｎｇｒａｎｇｅ　指液相线温度和固相线温度之差。
杠杆规则　Ｌｅｖｅｒｒｕｌｅ　确定系统中每相的相对数量的规则。
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有限溶解度　Ｌｉｍｉｔｅｄｓｏｌｕｂｉｌｉｔｙ　一种物质在第二种物质中的溶解度是有限的。
液相线　Ｌｉｑｕｉｄｕｓ　为凝固过程中固体开始形成的温度。
固相线　Ｓｏｌｉｄｕｓ　为液体完全凝固的最高温度。
溶解度　Ｓｏｌｕｂｉｌｉｔｙ　一种物质完全溶解于另一种物质中而不产生第二相的数量为溶解

度。
连结线　Ｔｉｅｌｉｎｅ　在相图中两个固相组成点之间的连线，一条界线对应一条连接线。
无限溶解度　Ｕｎｌｉｍｉｔｅｄｓｏｌｕｂｉｌｉｔｙ　一种物质在第二种物质中无限溶解而不产生第二相

时的溶解度。
均匀化热处理　Ｈｏｍｏｇｅｎｉｚａｔｉｏｎｈｅａｔｔｒｅａｔｍｅｎｔ　用以减少非平衡凝固过程中所出现偏析

的热处理方法。
共晶反应　Ｅｕｔｅｃｔｉｃｒｅａｃｔｉｏｎ　是一种三相反应，其中一种液相凝固产生两种固相。
共析反应　Ｅｕｔｅｃｔｏｉｄｒｅａｃｔｉｏｎ　是一种三相反应，其中一种固相转变成为另外两种固相。
等值线　Ｉｓｏｐｌｅｔｈ　指穿过三元相图的一个纵剖面，表示在一种组分的量固定时任一温度

下存在的相。
等温线　Ｉｓｏｔｈｅｒｍａｌｐｌｏｔ　指穿过三元相图的一个横截面，表示在一种给定温度下所存在

的相。
包晶反应　Ｐｅｒｉｔｅｃｔｉｃ　一种三相反应，即一种固相及一种液相在冷却时生成第二种固相。
包析反应　Ｐｅｒｉｔｅｃｔｉｏｄ　一种三相反应，即两种固态相在冷却时结合成第三种固相。
沉淀　Ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅ　指当超过溶解度极限时，从原来的母相中形成的固相。
奥氏体　Ａｕｓｔｅｎｉｔｅ　是铁中面心立方晶体结构的名称。
贝氏体　Ｂａｉｎｉｔｅ　是一种含有铁素体和渗碳体的双微观组分，是钢在比较低的温度下进

行等温转变的产物。
渗碳体　Ｃｅｍｅｎｔｉｔｅ　指硬而脆的金属间化合物Ｆｅ３Ｃ，在钢中呈适当弥散分布时将产生强

化作用。
铁素体　Ｆｅｒｒｉｔｅ　是铁中体心立方晶体立方的名称。
马氏体　Ｍａｒｔｅｎｓｉｔｅ　是在钢和其他材料中，通过无扩散无热转变而形成的一种非稳态

相。
珠光体　Ｐｅａｒｌｉｔｅ　是一种片层状的两相微观组分，含有铁素体和渗碳体，钢在正常冷却

过程中即可生成，在较高温度下等温转变时也可生成。
渗碳　Ｃａｒｂｕｒｉｚｉｎｇ　是一种使碳扩散至钢中的表面硬化技术。
铸铁回火　Ｄｒａｗｉｎｇ　是对可锻铸铁进行重复加热，使珠光体球化，使马氏体回火，或使两

者石墨化，以减少渗碳中结合碳含量的一种处理方法。
马氏体淬火　Ｍａｒｑｕｅｎｃｈｉｎｇ　将奥氏体淬火至刚高于Ｍｓ点并保温，直至整个钢的温度

达到平衡，然后再进一步冷却产生马氏体。该过程可降低残余应力和淬火开裂。也叫做马氏
体回火（Ｍａｒｔｅｍｐｅｒｉｎｇ）。

正火　Ｎｏｒｍａｌｉｚｉｎｇ　是由奥氏体化和空冷已产生细珠光组织的一种简单的热处理。
工艺退火　Ｐｒｏｃｅｓｓａｎｎｅａｌ　是用于消除全部或部分冷加工效应的一种低温热处理。
淬火退火　Ｑｕｅｎｃｈａｎｎｅａｌ　是用于控制奥氏体不锈钢中碳化物沉淀和晶体间腐蚀的热

处理。
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残余奥氏体　Ｒｅｔａｉｎｅｄａｕｓｔｅｎｉｔｅ　指淬火期间有与反应有关的体积膨胀，不能转变为马
氏体的奥氏体。

回火马氏体　Ｔｅｍｐｅｒｅｄｍａｒｔｅｎｓｉｔｅ　指马氏体挥霍时形成的铁素体和渗碳体的混合物。
扩散　Ｄｉｆｆｕｓｉｏｎ　原子在材料内部的迁移或运动。
激活能　Ａｃｔｉｖａｔｉｏｎｅｎｅｒｇｙ　是引起特定反应所需要的能量。扩散时，激活能与使原子从

一个点阵位置运动到另一个位置所需要的能量有关。
浓度梯度　Ｃｏｎｃｅｎｔｒａｔｉｏｎｇｒａｄｉｅｎｔ　是不均匀介质中成分随距离的变化率，是一个矢量。
扩散系数　Ｄｉｆｆｕｓｉｏｎｃｏｅｆｆｉｃｉｅｎｔ　是与原子的扩散速率有关的，依赖于温度的系数。
菲克第一定律　Ｆｉｃｋ’ｓｆｉｒｓｔｌａｗ　是将扩散通量与扩散系数和浓度联系在一起的方程。
菲克第二定律　Ｆｉｃｋ’ｓｓｅｃｏｎｄｌａｗ　是描述材料中原子通过扩散重新分布的速率的偏微

分方程。
通量　Ｆｌｕｘ　是单位时间内通过单位横截面的原子数目。
间隙扩散　Ｉｎｔｅｒｓｔｉｔｉａｌｄｉｆｆｕｓｉｏｎ　是质点在晶体中从一个间隙位置向另一个间隙位置的

迁移。
空位扩散　Ｖａｃａｎｃｙｄｉｆｆｕｓｉｏｎ　指原子离开正常点阵位置而去填充晶体中空位的扩散。
填隙子扩散　Ｉｎｔｅｒｓｔｉｔｉａｌｃｙｄｉｆｆｕｓｉｏｎ　是原子离开其正常点阵位置去填充间隙位置的扩

散机制。
柯肯达尔效应　Ｋｉｒｋｅｎｄａｌｌｅｆｆｅｃｔ　指由于扩散偶中扩散速率不同而使原始界面移动的

现象。
表面扩散　Ｓｕｒｆａｃｅｄｉｆｆｕｓｉｏｎ　是质点沿着各种表面，如裂纹或微粒表面进行的扩散。
晶界扩散　Ｇｒａｉｎｂｏｕｎｄａｒｙｄｉｆｆｕｓｉｏｎ　指原子沿着晶界进行的扩散。
体积扩散　Ｖｏｌｕｍｅｄｉｆｆｕｓｉｏｎ　是原子通过晶体内部的扩散。
相变　Ｐｈａｓｅｔｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ　从一种结构转变为另一种结构的过程。
体积模量　Ｂｕｌｋｍｏｄｕｌｕｓ　即压缩模量，表征在压缩载荷作用下材料体积减小量的弹性

性能。
压缩系数　Ｃｏｍｐｒｅｓｓｉｂｉｌｉｔｙ　为体积模量的倒数。
热容　Ｈｅａｔｃａｐａｃｉｔｙ　是使１ｍｏｌ的材料温度升高１℃所需的能量。
凝固　Ｓｏｌｉｄｉｆｉｃａｔｉｏｎ　是物质由液体转变为晶体的现象。
冷却速率　Ｃｏｏｌｉｎｇｒａｔｅ　为给定时间变化下的温度变化。高的冷却速率通常会提高铸

件的强度。
异质成核　Ｈｅｔｅｒｏｇｅｎｅｏｕｓｎｕｃｌｅａｔｉｏｎ　指液体在杂质表面上形成临界尺寸固体的现象。
均质成核　Ｈｏｍｏｇｅｎｅｏｕｓｎｕｃｌｅａｔｉｏｎ　指在高度过冷情况下大量液体原子聚集形成临界

尺寸固体现象。
临界半径　Ｃｒｉｔｉｃａｌｒａｄｉｕｓ　是新相能够稳定成长的最小尺寸。
晶胚　Ｅｍｂｒｙｏ　指液体或熔体中原子聚集时形成的细小的不能稳定成长的新相区域。
晶核　Ｎｕｃｌｅｕｓ　是液体或熔体中原子聚集形成的能够稳定成长的新相区域。
晶粒细化　Ｇｒａｉｎｒｅｆｉｎｅｍｅｎｔ　是有控制地加入异质成核剂以增加材料中晶粒数量的方

法。
晶粒度强化　Ｇｒａｉｎｓｉｚｅｓｔｒｅｎｇｔｈｅｎｉｎｇ　是减少晶粒尺寸，增加晶界面积，从而提高材料
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强度的方法。
弥散强化　Ｄｉｓｐｅｒｓｉｏｎｓｔｒｅｎｇｔｈｅｎｉｎｇ　是使１相以上的相混合在一起使材料的强度提高

的方法。
过冷　Ｕｎｄｅｒｃｏｏｌｉｎｇ　为使成核自发进行，液体必须冷却到低于平衡凝固点的温度。
混溶间隙　Ｍｉｓｃｉｂｉｌｉｔｙｇａｐ　指相图上的一个区域，其中包括组织基本相同但又不相混合

或互不相溶的两个相。
时效硬化　Ａｇｅｈａｒｄｅｎｉｎｇ　是一种特殊的弥散强化热处理方法。通过固溶处理、淬火及

时效，会形成共格沉淀，从而产生显著的强化作用，也称为沉淀硬化。
人工时效　Ａｒｔｉｆｉｃｉａｌａｇｉｎｇ　为了提供形成沉淀所需要的热能，将已固溶处理及淬过火的

合金再加热到固相线以下的温度，称作人工时效。
共格沉淀　ＣｏｈｅｒｅｎｔＰｒｅｃｉｐｉｔａｔｅ　指一种沉淀，其晶体结构与原子排列都与其母相有着连

续的关系。
自然时效　Ｎａｔｕｒａｌａｇｉｎｇ　指经固溶处理和淬火的时效硬化合金在室温下就可以形成共

格沉淀并产生最佳强化效果的现象。
固溶处理　Ｓｏｌｕｔｉｏｎｔｒｅａｔｍｅｎｔ　是时效硬化热处理的第一个步骤。合金被加热到溶解度

曲线以上使第二相溶解，产生均匀的单相组织。
应变能　Ｓｔｒａｉｎｅｎｅｒｇｙ　指沉淀在成核及长大过程中，使沉淀与周围的母相适应所需的能

量。
过饱和固溶体　Ｓｕｐｅｒｓａｔｕｒａｔｅｄｓｏｌｉｄｓｏｌｕｔｉｏｎ　当材料从高温单相区快速冷却到低温双相

区所形成的无第二相沉淀的固溶体。由于淬火相中含有的合金元素超过了溶解度极限，就形
成了这种元素的过饱和相。

固相反应　Ｓｏｌｉｄｐｈａｓｅｒｅａｃｔｉｏｎ　有固体参与的反应。
动力学　Ｄｙｎａｍｉｃｓ　过程进行的快慢。
机理　Ｍｅｃｈａｎｉｓｍ　过程进行的方式或途径。
反应活性　Ｒｅａｃｔｉｏｎａｃｔｉｖｉｔｙ　描述反应进行的难易程度的指标。
界面反应　Ｉｎｔｅｒｆａｃｅｒｅａｃｔｉｏｎ　接触界面上的化学、物理过程。
扩散动力学　Ｄｉｆｆｕｓｉｏｎｄｙｎａｍｉｃｓ　扩散速率控制的动力学过程。
化学动力学　Ｃｈｅｍｉｓｔｒｙｄｙｎａｍｉｃｓ　化学反应速率控制的动力学过程。
过渡范围　Ｔｒａｎｓｉｔｉｏｎｒａｎｇｅ　扩散速率和化学反应速率共同控制的动力学过程。
熟料　Ｇｒｏｇ　经固相反应或烧结而产生物理、化学作用后所得到的矿物组织。
烧结　Ｓｉｎｔｅｒｉｎｇ　是赋予材料性能的一种高温处理工艺，原子向接触点的扩散使颗粒间

形成粘结，进一步扩散最终填满各种剩下的孔隙并使材料的致密度提高。
比热容　Ｓｐｅｃｉｆｉｃｈｅａｔ　是使单位质量的材料温度变化一所需的热量。
表面自由能　Ｓｕｒｆａｃｅｆｒｅｅｅｎｅｒｇｙ　是与正在长大的固体和液体之间的表面有关的能量增

量。
体积自由能　Ｖｏｌｕｍｅｆｒｅｅｅｎｅｒｇｙ　是材料凝固时除界面能外单位体积的自由能的变化。
晶粒长大　Ｇｒａｉｎｇｒｏｗｔｈ　为了减少晶界面积，晶界以扩散方式运动。其结果是小晶粒

缩小并消失，而另一些晶粒则长大。
多边形组织　Ｐｏｌｙｇｏｎｉｚｅｄｓｔｒｕｃｔｕｒｅ　是一种亚晶粒组织，产生于晶粒长大或退火过程中。
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择优取向　Ｐｒｅｆｅｒｒｅｄｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ　是材料的晶粒、夹杂物或其他微观特征由于加工而形
成的一种按特定方向或特定平面排列的方式。

再结晶　Ｒｅｃｒｙｓｔａｌｌｉｚａｔｉｏｎ　是指在消除冷加工过程中产生的全部应变硬化效应的一种中
温退火热处理方法。

再结晶温度　Ｒｅｃｒｙｓｔａｌｌｉｚａｔｉｏｎｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ　指在退火过程中应变硬化效应得以消除的
温度。

残余应力　Ｒｅｓｉｄｕａｌｓｔｒｅｓｓｅｓ　指材料在加工过成中产生的应力，它残存于材料组织中，而
不使材料变形。

陶瓷粘结　Ｃａｒａｍｉｃｂｏｎｄ　指用在高温下形成的玻璃状产物粘结陶瓷材料的过程。
耐火材料　Ｒｅｆｒａｃｔｏｒｉｅｓ　指能长时间耐高温的一类陶瓷材料。
矿渣　Ｓｌａｇ　是熔化或精炼的过程中从金属熔体形成的氧化物产物。
蜂窝　Ｈｏｎｅｙｃｏｍｂ　是将铝带连接并展开而得到的轻质而有刚性的组件，该组件可作为

飞机部件的心材。
掺杂　Ｄｏｐｉｎｇ　指向半导体中加入可控数量的杂质，以增加电荷流子的数量。
超塑性　Ｓｕｐｅｒｐｌａｓｔｉｃｉｔｙ　指材料经受极大量的均匀变形的能力。为了使材料具有超塑

性行为，必须对温度、晶粒度、应变速率进行严格控制。
阳极　Ａｎｏｄｅ　指由于给出电子和离子而产生腐蚀的部位。
阳极化　Ａｎｏｄｉｚｉｎｇ　是一种阳极保护技术，是有意地使金属表面产生一层厚的氧化膜。
粗糙不平　Ａｓｐｅｒｉｔｉｅｓ　指运动零件表面上参与粘着磨损的小凸起。
阴极　Ｃａｔｈｏｄｅ　为接受电子的部位，在腐蚀过程中产生某种副产品。
气蚀　Ｃａｖｉｔａｔｉｏｎ　指在流动液体内部因气泡破裂而产生的压力使材料表面浸蚀的现象。
化学腐蚀　Ｃｈｅｍｉｃａｌｃｏｒｒｏｓｉｏｎ　指由于材料和周围液体之间的溶解或化学反应而使原子

从材料去除的现象。
腐蚀疲劳　Ｃｏｒｒｏｓｉｏｎｆａｔｉｇｕｅ　指由于腐蚀和交变载荷的联合作用而使材料产生的加速

断裂。
缝隙腐蚀　Ｃｒｅｖｉｃｅｃｏｒｒｏｓｉｏｎ　是一种特殊的浓度原电池，其中因缝隙内氧的浓度低而产

生腐蚀。
电化学原电池　Ｅｌｅｃｔｒｏｃｈｅｍｉｃａｌｃｅｌｌ　是在两种材料之间电子和离子可以通过分别的途

径流通，从而产生电流的电池，这种电流又会导致腐蚀或电镀。
电化学腐蚀　Ｅｌｅｃｔｒｏｃｈｅｍｉｃａｌｃｏｒｒｏｓｉｏｎ　指在电化学原电池中由于电流的产生使离子从

材料中移出而产生的腐蚀。
电极电位　Ｅｌｅｃｔｒｏｄｅｐｏｔｅｎｔｉａｌ　与材料的腐蚀倾向性有关。电位使产生于某种材料与标

准电极之间的电压。
电解质　Ｅｌｅｃｔｒｏｌｙｔｅ　是在电化学原电池中具有导电性的介质。
电镀　Ｅｌｅｃｔｒｏｐｌａｔｉｎｇ　指在某个电化学原电池中离子在阴极上的沉积析出。
电化学序列　Ｇａｌｖａｎｉｃｓｅｒｉｅｓ　是合金在某种特定环境中根据腐蚀倾向性的排列。
缓蚀剂　Ｉｎｈｉｂｉｔｏｒｓ　是在电解质中的添加剂，它们优先移向阳极或阴极，引起极化并降

低腐蚀速率。
晶间腐蚀　Ｉｎｔｅｒｇｒａｎｕｌａｒｃｏｒｒｏｓｉｏｎ　是在晶粒边界的腐蚀，其原因是晶界偏析或沉淀析
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出而产生局部电池作用的原电池。
氧化　Ｏｘｉｄａｔｉｏｎ　指金属与氧反应产生金属氧化物的现象。这种反应一般在高温下发

生得最快。
氧化反应　Ｏｘｉｄａｔｉｏｎｒｅａｃｔｉｏｎ　是一种阳极反应，通过这种反应向电化学原电池供给电

子。
钝化　Ｐａｓｓｉｖａｔｉｏｎ　指由于在阳极表面形成具有保护作用的覆盖层，使电流电路中断，从

而产生强烈阳极极化现象。
损耗阳极　Ｓａｃｒｉｆｉｃｉａｌａｎｏｄｅ　是用一种更呈阳极性的材料与被保护的材料进行电联结，

从而实现阴极保护。这一阳极被腐蚀使给定的材料得到保护。
应力原电池　Ｓｔｒｅｓｓｃｅｌｌｓ　是在材料的不同区域由于外加应力或残余应力的差异而产生

的电化学腐蚀原电池。
应力腐蚀　Ｓｔｒｅｓｓｃｏｒｒｏｓｉｏｎ　指由于施加应力加速腐蚀速率而引起的材料劣化。
脆性断裂　Ｂｒｉｔｔｌｅｆｒａｃｔｕｒｅ　指很小或完全没有变形的材料断裂。
解理　Ｃｌｅａｖａｇｅ　指材料晶粒中沿特定结晶面发生的脆性断裂。
贝壳状断裂　Ｃｏｎｃｈｏｉｄａｌｆｒａｃｔｕｒｅ　是玻璃的特征断裂面，在裂纹源附近上镜面区，撕裂

线指向裂源。
蠕变断裂　Ｃｒｅｅｐｆａｉｌｕｒｅ　指高温下材料发生的过度变形或挠曲，但不断裂。
临界断裂韧性　Ｃｒｉｔｉｃａｌｆｒａｃｔｕｒｅｔｏｕｇｈｎｅｓｓ　是使材料裂纹扩展所需要的应力集中。
延性断裂　Ｄｕｃｔｉｌｅｆｒａｃｔｕｒｅ　是发生显著变形的材料断裂方式。
疲劳断裂　Ｆａｔｉｇｕｅｆｒａｃｔｕｒｅ　指材料在循环载荷作用下发生的断裂。
晶间断裂　Ｉｎｔｅｒｇｒａｎｕｌａｒｆｒａｃｔｕｒｅ　指材料沿晶间发生的断裂。
应力腐蚀断裂　Ｓｔｒｅｓｓｃｏｒｒｏｓｉｏｎｆｒａｃｔｕｒｅ　是在腐蚀和低于屈服强度的应力的综合作用

下发生的断裂。
应力强度因子　Ｓｔｒｅｓｓｉｎｔｅｎｓｉｔｙｆａｃｔｏｒ　指由材料缺陷引起的应力集中。
应力断裂　Ｓｔｒｅｓｓｒｕｐｔｕｒｅｆｒａｃｔｕｒｅ　指因长时间的高温作用而发生的断裂。
穿晶断裂　Ｔｒａｎｓｇｒａｎｕｌａｒｆｒａｃｔｕｒｅ　指通过晶粒内部而不是沿晶界发生的材料断裂。
疲劳寿命　Ｆａｔｉｇｕｅｌｉｆｅ　指在某一特定应力下，材料发生疲劳断裂前的循环数。
疲劳强度　Ｆａｔｉｇｕｅｓｔｒｅｎｇｔｈ　是使材料经５亿次循环发生疲劳断裂时所需的应力。
疲劳试验　Ｆａｔｉｇｕｅｔｅｓｔ　测量材料受低于屈服强度的应力反复作用时对断裂的抗力。
延性　Ｄｕｃｔｉｌｉｔｙ　是指材料受力的作用时发生永久变形而不断裂的最高应力。
弹性形变　Ｅｌａｓｔｉｃｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ　是除去载荷时，材料中可以恢复的形变。
持久极限　Ｅｎｄｕｒａｎｃｅ　指在疲劳试验中，材料不发生断裂的最高应力。
硬度试验　Ｈａｒｄｎｅｓｓｔｅｓｔ　测量材料对锐利物体穿透的抗力。通常的试验方法有布氏、

洛氏、努氏和维氏试验。
冲击能　Ｉｍｐａｃｔｅｎｅｒｇｙ　是标准试样受载荷的突然作用而断裂所需要的能量。
弹性模量　Ｍｏｄｕｌｕｓｏｆｅｌａｓｔｉｃｉｔｙ　即杨氏模量（Ｙｏｕｎｇ’ｓｍｏｄｕｌｕｓ），指应力应变弹性段

的斜率。
塑性变形　Ｐｌａｓｔｉｃｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ　是对材料施加载荷然后除去载荷时，材料所发生的永久变

形。

·９０６·附录１　材料科学基础重要名词术语



％断面收缩率　％Ｒｅｄｕｃｔｉｏｎｉｎａｒｅａ　指拉伸试验过程中，试样横截面积减少的总百分
数。

断裂时间　Ｒｕｐｔｕｒｅｔｉｍｅ　是在某一特定温度和应力下，试样由于蠕变而断裂所需的时
间。

刚度　Ｓｔｉｆｆｎｅｓｓ　为材料中产生的弹性变形的定性量度。高刚度材料具有高弹性模量。
拉伸强度　Ｔｅｎｓｉｌｅｓｔｒｅｎｇｔｈ　是在拉伸试验中，与最大载荷相对应的应力。
韧性　Ｔｏｕｇｈｎｅｓｓ　是材料冲击性能的定性量度。能够抵抗冲击断裂的材料是韧性材料。
转变温度　Ｔｒａｎｓｉｔｉｏｎｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ　指冲击试验中，材料呈现脆性行为的最高温度。
屈服强度　Ｙｉｅｌｄｓｔｒｅｎｇｔｈ　指材料中刚刚开始永久塑性变形的作用应力。
应力松弛　Ｓｔｒｅｓｓｒｅｌａｘａｔｉｏｎ　指在恒应变条件下，经过一段时间之后，由于粘弹变形而使

作用在材料上的应力减少的现象。

·０１６· 材料科学基础
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【内容简介】

“材料科学基础”是高等学校材料科学与工程一级学科专业课程体系中一门重要的学科基础课程。《材料
科学基础》是教育部高等教育百门精品课程教材建设计划立项研究项目教材，是普通高等教育“十一五”国家
级规划教材，是“材料科学基础”国家级精品课程教材。

本书主要从一级学科层次上阐述材料的组成与结构、制备与加工、性质、使用性能等材料科学与工程主要
要素之间的相互关系及其制约规律。全书主要包括１２章内容：材料引言、晶体结构、晶体结构缺陷、非晶态结
构与性质、表面结构与性质、相平衡与相图、基本动力学过程———扩散、材料中的相变、材料制备中的固态反
应、烧结、腐蚀与氧化、疲劳与断裂等。

本书可供高等学校材料科学与工程一级学科（本科）专业的学科基础课程教学使用，也可作为二级学科专
业的学科基础课程教材使用，同时还可作为材料类相关专业工程技术人员的阅读参考书。

关于本教材多媒体教学课件的阅读与获取，请读者访问武汉理工大学国家级精品课程“材料科学基础”网
站（ｈｔｔｐ：／／２０２．１１４．８８．５４／ｎｅｗ／ｊｗ０３／ｉｎｄｅｘ．ｈｔｍ）。
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