
材 料 科 学 基 础
潘金生  仝健民  田民波

清 华 大 学 出 版 社



(京)新登字 158号

内 容 简 介

本书结合金属和合金、陶瓷、硅酸盐等各类材料 , 着重阐述材料科学的基础理论及其应用, 包括晶体

学、晶体缺陷、固体材料的结构和键合理论、固体热力学和相图、固体动力学(扩散)和相变等内容。

本书可用作高等院校材料系各专业本科生及研究生的材料科学课程教材 , 也可作为其它系材料类专

业学生及广大材料工作者的参考书。

 图书在版编目( CIP)数据

 材料科学基础/潘金生等编著 .—北京:清华大学出版社, 1998

 ISBN 7-302-02762-5

 Ⅰ.材⋯ Ⅱ. 潘  Ⅲ. 材料科学 Ⅳ.T B3

 中国版本图书馆 CIP 数据核字( 97)第 25855 号

出版者: �清华大学出版社(北京清华大学校内,邮编 100084)

因特网地址: w ww. tup. tsinghu a. edu . cn

印刷者: 北京丰华印刷厂

发行者: 新华书店总店北京科技发行所

开 本: 787× 1092 1/ 16  印张: 42 5/ 8 字数: 1020千字

版 次: 1998年 6月第 1版 1998 年 6 月第 1 次印刷

书 号: ISBN 7-302-02762-5/ T B·24

印 数: 0001～3000

定 价: 39.00元



目  录

绪论 1⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

第 1 章 晶体学基础 5⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

1.1 引言 5⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

1.2 空间点阵 5⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

1.3 晶面指数和晶向指数 11⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

1.4 常见晶体结构及其几何特征 17⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

1.5 晶体的堆垛方式 22⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

1.6 晶体投影 24⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

1.7 倒易点阵 32⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

1.8 菱方晶系的两种描述 42⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

习题 44⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

第 2 章 固体材料的结构 47⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

2.1 引言 47⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

2.2 原子结构 47⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

2.3 结合键 59⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

2.4 分子的结构 63⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

2.5 晶体的电子结构 77⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

2.6 元素的晶体结构和性质 83⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

2.7 合金相结构概述 89⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

2.8 影响合金相结构的主要因素 90⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

2.9 固溶体 95⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

2.10 离子化合物 103⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

2.11 硅酸盐结构简介 112⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

2.12 金属间化合物(Ⅰ) :价化合物 120⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

2.13 金属间化合物(Ⅱ) :电子化合物 123⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

2.14 金属间化合物(Ⅲ) :尺寸因素化合物——密排相 126⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

2.15 间隙化合物 137⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

2.16 合金相结构符号 141⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

习题 143⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

第 3 章 晶体的范性形变 145⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

3.1 引言 145⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

3.2 滑移系统和 Sch mid定律 147⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

·Ⅰ·



3.3 滑移时参考方向和参考面的变化 150⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

3.4 滑移过程中晶体的转动 152⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

3.5 滑移过程的次生现象 158⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

3.6 单晶体的硬化曲线 159⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

3.7 孪生系统和原子的运动 159⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

3.8 孪生要素和长度变化规律 162⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

3.9 孪晶和基体的位向关系 166⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

3.10 孪生系统的实验测定 172⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

3.11 滑移和孪生的比较 173⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

3.12 多晶体范性形变的一般特点 175⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

3.13 冷加工金属的储能和内应力 179⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

3.14 应变硬化 181⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

3.15 多晶材料的择优取向(织构) 186⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

3.16 纤维组织和流线 195⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

3.17 晶体的断裂 197⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

习题 205⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

第 4 章 晶体中的缺陷 207⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

4.1 引言 207⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

4.2 点缺陷的基本属性 207⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

4.3 点缺陷的实验研究 212⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

4.4 位错理论的提出 219⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

4.5 什么是位错 221⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

4.6 位错的普遍定义与柏格斯矢量 225⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

4.7 位错的运动 227⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

4.8 位错密度和晶体的变形速率 231⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

4.9 位错的基本几何性质 233⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

4.10 固体弹性理论简介 234⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

4.11 位错的应力场 245⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

4.12 位错的弹性能和线张力 248⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

4.13 作用于位错上的力 259⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

4.14 位错与位错间的交互作用 253⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

4.15 位错与点缺陷之间的交互作用 256⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

4.16 位错的起动力——派-纳力 260⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

4.17 镜象力 263⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

4.18 位错的起源与增殖 264⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

4.19 位错的塞积 271⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

4.20 位错的交割 272⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

4.21 面心立方晶体中的位错 276⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

·Ⅱ·



4.22 位错反应 283⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

4.23 密排六方和体心立方晶体中的位错 291⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

4.24 其它晶体中的位错 297⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

4.25 小角度晶粒边界 300⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

4.26 位错的实验观测 308⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

4.27 位错理论的应用(小结) 313⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

习题 317⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

第 5 章 材料热力学 320⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

5.1 热力学在材料科学中的意义 320⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

5.2 热力学基本参数和关系 320⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

5.3 纯金属吉布斯自由能和凝固热力学 325⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

5.4 合金相热力学 328⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

5.5 相平衡热力学 334⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

5.6 相图热力学 338⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

5.7 晶体缺陷热力学 344⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

5.8 相变热力学 348⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

习题 352⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

第 6 章 相图 353⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

6.1 概述 353⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

6.2 相律和杠杆定律 357⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

6.3 二元匀晶相图 360⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

6.4 二元共晶相图 363⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

6.5 二元包晶相图 370⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

6.6 其他二元相图 372⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

6.7 相图基本类型小结 376⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

6.8 相图与性能关系 379⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

6.9 Fe-C合金相图 381⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

6.10 三元相图 386⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

习题 406⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

第 7 章 界面 411⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

7.1 研究界面的意义 411⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

7.2 界面类型和结构 411⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

7.3 界面能量 417⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

7.4 界面偏聚 420⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

7.5 界面迁移 422⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

7.6 界面与组织形貌 426⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

·Ⅲ·



7.7 界面能的测量 432⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

习题 433⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

第 8 章 固体中的扩散 434⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

8.1 引言 434⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

8.2 菲克定律 434⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

8.3 稳态扩散及其应用 437⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

8.4 非稳态扩散 441⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

8.5 D-C 关系,俣野方法 448⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

8.6 克根达耳效应 449⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

8.7 分扩散系数, 达肯公式 451⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

8.8 扩散的微观理论和机制 454⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

8.9 扩散热力学 462⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

8.10 影响扩散的因素 465⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

8.11 反应扩散 473⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

8.12 离子晶体中的扩散 478⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

8.13 扩散的实际应用——固态烧结 482⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

习题 484⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

第 9 章 凝固与结晶 487⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

9.1 概述 487⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

9.2 金属凝固时的形核过程 489⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

9.3 纯金属晶体的长大 494⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

9.4 单相固溶体晶体的长大 499⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

9.5 两相共晶体的长大 506⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

9.6 金属和合金铸锭组织的形成和控制 508⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

习题 511⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

第 10章 回复与再结晶 513⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

10.1 概述 513⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

10.2 回复 514⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

10.3 再结晶 520⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

10.4 晶粒长大及其他结构变化 531⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

10.5 金属的热变形 540⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

习题 547⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

第 11章 固态相变(Ⅰ)——扩散型相变 549⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

11.1 固态相变通论 549⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

11.2 从过饱和固溶体中的脱溶(时效) 556⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

·Ⅳ·



11.3 脱溶的形核长大理论 563⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

11.4 脱溶的调幅分解理论 577⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

11.5 颗粒粗化 583⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

11.6 不连续沉淀 586⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

11.7 沉淀强化机制 589⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

11.8 过冷奥氏体的等温转变及连续转变曲线 593⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

11.9 共析转变 597⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

11.10 贝氏体转变 605⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

11.11 有序—无序转变 611⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

习题 623⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

第 12章 固态相变(Ⅱ)——马氏体相变 626⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

12.1 马氏体相变的基本特性 626⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

12.2 马氏体相变机制和表象理论简介 639⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

12.3 马氏体相变热力学 649⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

12.4 马氏体相变动力学 655⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

12.5 马氏体的回火 658⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

12.6 马氏体时效钢的强化机制分析 664⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

习题 669⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

参考文献 672⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯⋯

·Ⅴ·



绪  论

能源、信息和材料被认为是现代国民经济的三大支柱。其中材料更是各行各业的基础。

可以说,没有先进的材料, 就没有先进的工业、农业和科学技术。无怪乎历史学家将材料作为

文明社会进化的标志,将历史划分为石器时代、陶器时代、青铜器时代、铁器时代等等。从世

界科技发展史看,重大的技术革新往往起始于材料的革新。例如, 本世纪 50 年代镍基超级合

金的出现,将材料使用温度由原来的 700℃提高到 900℃,从而导致了超音速飞机问世;而高

温陶瓷的出现则促进了表面温度高达 1000℃的航天飞机的发展。反过来,近代新技术(如原

子能、计算机、集成电路、航天工业等)的发展又促进了新材料的研制。目前已涌现出了各种

各样的新材料, 以致有人将我们的时代称为精密陶瓷时代、复合材料时代、塑料时代或合成

材料时代等等。不管叫什么名称,这反映了当代材料的多样化。

各种材料可以从不同角度分类。例如, 根据材料的组成,可以将材料分为金属材料、无机

非金属材料、有机高分子材料 (聚合物 )和复合材料 (有人将它们称之为固体材料的四大家

族)。根据材料的特性和用途, 可将它分为结构材料和功能材料两大类。结构材料主要是利

用它的力学性能,用于制造需承受一定载荷的设备、零部件、建筑结构等。功能材料主要是利

用它的特殊物理性能(电学、热学、磁学、光学性能等) , 用于制造各种电子器件、光敏元件、绝

缘材料等。此外,还可以根据材料内部原子排列情况分为晶态和非晶态材料;根据材料的热

力学状态分为稳态和亚稳态材料;根据材料尺寸分为一维(纤维及晶须)、二维(薄膜)和三维

(大块)材料等等。

今后材料研究的方向应该是充分利用和发掘现有材料的潜力,继续开发新材料, 以及研

究材料的再循环(回收)工艺。

在利用现有材料和开发新材料方面,人们预计, 不仅在目前,而且在今后一个时期内, 结

构材料仍然是材料的主体部分,而且今后 30年可能是复合材料的世界。在功能材料方面, 人

们预计,在今后 20年,需重点发展应用于计算机、集成电路、激光技术等方面的电子材料。关

于材料再循环的研究,则不仅是为了节约原材料, 而且是减少能耗、保护环境的急需。

新材料的特点之一是具有特殊的性能。例如,超高强度、超高硬度、超塑性, 以及各种特

殊物理性能,如磁性、超导性等等。

新材料的特点之二是它的制备和生产往往和新技术、新工艺紧密相关。例如, 为了制得

用纤维或晶须增强的新型复合材料, 需要制备高强度、高热稳定性、无 (或很少)缺陷的陶瓷

晶须或纤维, 并解决它们和基体的复合工艺问题;为了获得具有特殊性质的薄膜或表层, 需

要应用各种近代溅射技术、激光技术、高能粒子轰击或离子注入技术。又如通过离子注入、机

械合金化等技术可以得到具有特殊性能的新型亚稳晶态或非晶态材料等等。

新材料的特点之三是更新换代快,式样多变。新材料和传统材料并无明显的界限, 有的

就是由传统材料发展而来的。

新材料的特点之四是它的发展和材料理论的关系比传统材料更密切。如果说, 传统材料

的制备或生产更多地是依靠经验和手艺(在早期尤其如此) ,那么新材料的研制则更多地是
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在理论指导下进行,尽管目前材料理论还没有发展到定量指导生产的阶段。

正是由于新材料的不断涌现,新技术、新工艺的不断发展,以及新材料、新技术对材料理

论的日益需要和推动作用,“材料科学与工程”这一新的学科才应运而生。从 70年代以来, 国

内外的大学内纷纷设立了材料科学与工程系,开设了材料科学与工程方面的课程。

“材料科学与工程”的任务是研究材料的结构、性能、加工和使用状况四者间的关系。这

里所指材料,包括传统材料和各种新型材料。所谓结构, 包括用肉眼或低倍放大镜观察到的

宏观组织(粗视组织) ,用光学或电子显微镜观察到的微观组织, 用场离子显微镜观察到的原

子象,以及原子的电子结构;所谓性能,包括力学性能、物理性能、化学性能, 以及冶金和加工

性能等工艺性能;所谓加工, 是指包括材料的制备、加工、后处理(再循环处理)在内的各项生

产工艺;所谓使用状况, 则是指材料的应用效果和反响(例如, 有些材料在使用过程中组织结

构不稳定,或易受环境的影响, 使性能迅速下降)。材料的结构、性能、加工和使用状况这四个

因素称为材料科学与工程的四要素。因此, 材料科学与工程就是研究四要素之间的关系的一

门学科。

在四要素关系中,最基本的是结构和性能的关系, 而“材料科学”这门课程的主要任务就

是研究材料的结构、性能及二者间的关系。研究的途径一是通过实验, 二是总结生产实践的

经验,三是建立材料基础理论, 从理论上预计材料的结构和性能。

材料的基础理论实际上就是综合数学、物理、化学等各种基础知识来分析实际的材料问

题。具体来说,它包括以下几部分:

( 1) 晶体学基础;

( 2) 晶体缺陷理论;

( 3) 固体材料热力学和平衡态理论(包括相图) ;

( 4) 固体动力学理论(包括扩散和相变理论) ;

( 5) 固体材料的结构理论;

( 6) 固体电子论(包括分子轨道理论和能带理论)。

目前国内外材料科学课程的内容并未定型,材料科学书籍的内容也很不相同。有的偏重

材料,有的偏重性能, 且面比较宽,但对基础理论的阐述则比较简略。本书的内容则偏重材料

的基础理论,结合各种材料讲述材料基础理论及其应用。我们的考虑是:

( 1) 基础理论是普遍的, 适用于各种材料,是材料科学与工程系各专业的共性。

( 2) 随着材料科学与工程的发展, 基础理论显得日益重要, 对发展新材料、培养学生创

新能力具有深远的意义。

( 3) 基础理论是比较定型的, 不管材料和工艺如何更新换代,基础理论一般不会过时。

我们希望并相信, 这样的体系和内容对材料系学生、研究生和广大材料工作者是有益

的。

当然,在阐述材料基础理论时, 必然会涉及一些材料性能和工艺问题。作为例子, 本书比

较多地列举了金属材料,这不仅是考虑到清华大学材料系的专业设置情况, 也是由于金属材

料涉及的基础理论问题较多,研究得也最充分。此外,本书内容的选择也和后续课程有关。例

如, 由于后续课程中有 X 射线衍射, 电镜分析、固体物理等, 在本书中与这些课程有关的内

容就没有详细讨论或根本没有讨论。

本书具有一定的广度和深度。它既可作为材料科学与工程系各专业学生和研究生的教
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科书,也可作为从事材料工作的科技工作者的参考书。在用作本科生教材时, 教师可根据具

体情况舍去某些内容。

本书是由北京清华大学材料科学与工程系三位教师在他们长期从事金属学、金属物理、

材料科学等课程教学的基础上共同编写而成。其中第 1至 4 章由潘金生编写;第 5至 7 章和

第 9, 10章由仝健民编写, 第 8、11和 12 章由田民波编写。全书由三人互校。

作者水平有限,不妥或谬误之处在所难免, 恳请读者批评指正。
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第 1 章 晶 体 学 基 础

1.1 引  言

  无论是金属还是非金属材料,通常都是晶体。因此,作为材料科学工作者, 首先要熟悉晶

体的特征及其描述方法。本章将扼要地介绍晶体学的基础知识,包括以下几方面内容:

( 1) 空间点阵及其描述, 晶系和点阵类型。

( 2) 晶体取向的解析描述:晶面和晶向指数。

( 3) 晶体中原子堆垛的几何学, 堆垛次序,四面体和八面体间隙。

( 4) 晶体取向的几何描述:各种晶体投影。

( 5) 倒易点阵的定义、属性及应用,晶体学基本公式。

( 6) 晶体的对称性, 点群和空间群。

以上内容不仅是学习材料科学课程的基础,也是学习其它许多专业课程(如 X 射线衍

射、电子衍射、固体物理等)的基础。因此, 要求读者对这些内容, 特别是上述第 ( 1)、( 2)和

( 3)项内容, 能掌握得非常透彻、非常熟练。

要熟练地掌握以上内容,关键是要多练习, 多应用。

1.2 空 间 点 阵

1.2.1 晶体的特征和空间点阵

  晶体的一个基本特征就是其中的原子或原子集团都是有规律地排列的,这个规律就是

周期性,即不论沿晶体的哪个方向看去, 总是相隔一定的距离就出现相同的原子或原子集

团。这个距离就叫周期。显然,沿不同的方向有不同的周期。

图 1-1 空间点阵

晶体中原子或原子集团排列的周期性规律, 可

以用一些在空间有规律分布的几何点来表示。沿任

一方向上相邻点之间的距离就是晶体沿该方向的周

期。这样的几何点的集合就构成空间点阵, 每个几何

点就叫点阵的结点。既然点阵只是表示原子或原子

集团分布规律的一种几何抽象, 每个结点就不一定

代表一个原子。就是说, 可能在每个结点处恰好有一

个原子, 也可能围绕每个结点有一群原子 (原子集

团)。但是,每个结点周围的环境(包括原子的种类和

分布)都是相同的, 亦即点阵的结点都是等同点。

图 1-1 是三维空间点阵, 即在三维空间内表示

原子或原子集团的排列规律的几何点(结点)所构成的阵列。设想用直线将各结点连接起来,
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就形成空间网络,也叫晶格。在图 1-2中( a )和( b) 都是二维正方点阵, 但晶体结构不同(围

绕每个结点的原子分布不同)。同样, ( c)和( d )都是长方点阵,但结构也不同。图 1-2( e)则是

菱形点阵。

图 1-2 3 种二维点阵、5 种(二维)晶体结构

( a) 和 ( b) 正方点阵 ( c)和 ( d ) 长方点阵 ( e) 菱形点阵

(�代表结点 ·代表原子 )

1.2.2 晶胞、晶系和点阵类型

图 1-1所示的空间点阵可以看成是由最少的单元——平行六面体沿三维方向重复堆积

图 1-3 晶胞和点阵常数

(或平移)而成。这样的平行六面体就叫晶胞,如图 1-3 所

示。晶胞的三条棱 AB、AD 和 AE 的长度就是点阵沿这

些方向的周期,这三条棱就叫晶轴。

既然任何晶体的晶胞都可以看成是平行六面体, 那

么不同晶体的差别在哪里? 差别有两点:第一, 不同晶体

的晶胞, 其大小和形状可能不同;第二, 围绕每个结点的

原子种类、数量及分布可能不同。

晶胞的大小显然取决于 AB, AD 和 AE 这三条棱的

长度 a, b和 c, 而晶胞的形状则取决于这些棱之间的夹角

α,β和γ。我们把 a , b, c, α,β和 γ这 6 个参量称为点阵常

数或晶格常数。按照晶胞的大小和形状的特点, 也就是按

照 6个点阵常数之间的关系和特点, 可以将各种晶体归

于如表 1-1所示的 7种晶系, (准确地说,晶系是根据它的对称性来划分的, 详见 1.9节)。

由 7种晶系可以形成多少种空间点阵呢?这就取决于每种晶系可以包含多少点阵, 或者

说,有多少种可能的结点分布方式。为了回答这个问题,我们的基本出发点是:点阵的结点必

须是等同点。由于晶胞的角隅、6 个外表面的中心 (面心)以及晶胞的中心(体心 )都是等同

点,故乍看起来, 似乎每种晶系都包括 4种点阵,即简单点阵、底心点阵、面心点阵和体心点

阵。这样看来, 7种晶系总共似乎可以形成 4× 7= 28 种点阵。然而, 读者如果将这 28 种点阵

逐一画出,就会发现, 从对称的角度讲,其中有些点阵是完全相同的。真正不同的点阵只有

·6·



表 1-1 7 种 晶 系

晶 系 点阵常数间的关系和特点 实  例

三 斜 a≠b≠c,α≠β≠γ≠90° K2 �CrO 7

单 斜 a≠b≠c, �α= β= 90 u°≠γ(第一种设置)

α= γ= 90°≠β(第二种设置)

β-S

CaSO4 M·2H 2O

斜 方

(正交)

a≠b≠c,α= β= γ= 90° α-S, Ga, Fe3 �C

 
正 方 a= b≠c,α= β= γ= 90° β-Sn(白锡) , T iO 2 �

立 方 a= b= c,α= β= γ= 90° Cu, Al,α-Fe, NaCl
六 方 a= b≠c,α= β= 90 u°,γ= 120° Zn, Cd, Ni-As
菱 方 a= b= c,α= β= γ≠90° As, Sb, Bi,方解石

  注 : 表中的“≠”的意义是 : 不一定等于。

图 1-4 14 种空间点阵

14种, 如图 1-4所示。它们是:

( 1) 简单三斜点阵(图 1-4( 1) ) ,

( 2) 简单单斜点阵(图 1-4( 2) ) ,

( 3) 底心单斜点阵(图 1-4( 3) ) ,

( 4) 简单斜方点阵(图 1-4( 4) ) ,

( 5) 底心斜方点阵(图 1-4( 5) ) ,

( 6) 体心斜方点阵(图 1-4( 6) ) ,
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( 7) 面心斜方点阵(图 1-4( 7) ) ,

( 8) 六方点阵(图 1-4( 8) ) ,

( 9) 菱方点阵(三角点阵) (图 1-4( 9) ) ,

( 10) 简单正方(或四方)点阵(图 1-4( 10) ) ,

( 11) 体心正方(或四方)点阵(图 1-4( 11) ) ,

( 12) 简单立方点阵(图 1-4( 12) ) ,

( 13) 体心立方点阵(图 1-4( 13) ) ,

( 14) 面心立方点阵(图 1-4( 14) )。

这里要强调指出的是,点阵的分类是基于对称性。因此, 上述分类的准确说法是:“在反

映对称性的前提下, 有且仅有 14种空间点阵”。这句话有两层意思。第一,不少于 14种点阵。

就是说,对于上述 14 种点阵中的任一种点阵,不可能找到一种连接结点的方式, 能将它的晶

胞连成另一种点阵的晶胞, 而仍然反映其对称度(诚然, 任何点阵的晶胞都可以通过某种连

接方式连成简单三斜点阵的晶胞,但后者不再反映前者的对称性了)。第二,不多于 14 种点

阵。就是说, 如果在某种晶胞的底心、面心或体心放置结点而形成一种“新”的点阵, 那么这个

“新”点阵必然包含在 14 种点阵中, 或者可以连成 14 种点阵中的某一种, 且不改变对称度。

下面举两个例子。

例 1 体心单斜点阵是不是一个新的点阵? 从图 1-5 可知, 这个点阵晶胞为 ABCDE

F GH 可以连成底心单斜点阵(晶胞为 J ACDK EGH ) , 因而不是新的点阵。

图 1-5 体心单斜点阵可以连成底心单斜点阵 图 1-6 >简单六方点阵在 C 面添加结点后形成简

单单斜点阵(大圆是原有结点 , 小圆是新

加的结点)

  例 2 在简单六方点阵的晶胞的 C 面中心添加结点后是否形成一个新的点阵——底心

六方点阵? 如果所形成的点阵仍系六方点阵,那么它就是一个新的点阵, 因为不可能将它连

成简单六方点阵。然而, 从图 1-6可以看出, 所形成的点阵不再具有 6次旋转对称, 因而不再

是六方晶系,而是单斜晶系。而该点阵可以连成简单单斜点阵(见图 1-6) ,因而不是新点阵。

1.2.3 进一步讨论

1. 2. 3. 1 布拉维点阵与复式点阵

  上面讨论的点阵都是由等同点构成的,这样的点阵就叫布拉维点阵。通常人们所说的点
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阵就是指布拉维点阵。

但是,实际晶体中各原子并不一定是等同点。例如,对合金来说, 至少就有两种不同的原

子。即使对纯金属,晶体中各原子也未必是等同点, 因为各原子周围的环境 (近邻原子的分

布)未必相同。因此, 实际晶体中各原子的集合并不一定构成布拉维点阵。人们把晶体中原

子的集合(或分布)称为晶体结构, 把表示原子分布规律的代表点(几何点)的集合称为布拉

维点阵,或简称点阵。如上所述, 这些代表点必然是等同点。对一些简单的金属和合金, 晶体

结构和点阵没有差别。例如, 铜、银、金、铝、镍、钯、铂、铅、γ铁、不锈钢等的晶体结构和点阵

都是面心立方(通常用 F CC 表示) ,碱金属、钒、铌、钽、铬、钼、钨、α铁、碳钢等的晶体结构和

点阵都是体心立方(通常用 BCC 表示)。但是,其它一些金属, 特别是具有复杂结构的金属和

合金,其晶体结构就不同于点阵。让我们举两个实际的例子。

第一个例子是锌、镉、镁、铍、α钛、α锆、铪等金属。它们都具有简单六方点阵,但原子不

仅分布在晶胞顶点, 而且还分布在
1
3

,
2
3

,
1
2

,
1
3

, -
1
3

,
1
2
和 -

2
3

, -
1
3

,
1
2
处, 如图

1-7( a )所示。图 1-7( b)是原子在底面(垂直于 c轴的平面)上的投影。从图可以看出, 位于晶

胞顶点的 a 原子和位于内部的 b原子, 其周围环境是不同的: a 1 原子周围的 b原子分布(图

1-7( b)中的 b1 , b2 , b3 )不同于 b1 原子周围的 a 原子分布 (见图 1-7( b)中的 a 1 , a2 , a 3 ) , 因而 a

原子和 b原子不是等同点, 由 a , b原子的集合不构成布拉维点阵, 而构成一个密排六方结

构,因为如果把原子看成是同样大小的刚性小球, 那么每个原子都几乎和 12个近邻原子相

切(最密的排列)。这样,晶体中原子分布的规律可以用简单六方点阵描写。为了得到晶体结

构,只要在每个结点处按图 1-7( a )所示的位置(或方位)放置一对 a , b原子。这里 a-b原子对

也称为结构单元。综上所述可知,锌、镉、镁、铍、钛、锆、铪等金属具有简单六方点阵, 密排六

方结构。

图 1-7 六方金属的点阵和结构关系 图 1-8 α-U 的点阵和结构关系

第二个例子是α铀。它具有底心斜方点阵, 在点阵的每一结点周围,按一定的方位和距
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离分布了一对铀原子, 如图 1-8所示。图中圆圈代表点阵结点,黑点代表铀原子。这个例子再

一次表明,布拉维点阵的结点分布反映了晶体中原子或原子集团的分布规律, 但结点本身并

不一定代表原子,就是说, 点阵和晶体结构并不一定相同。

有时人们把实际晶体结构也看成是一个点阵,但不是单一的布拉维点阵, 而是由几个布

拉维点阵穿插而成的复杂点阵,称为复式点阵。例如, 上述密排六方结构就可以看成是由两

个简单六方点阵穿插而成的复式点阵。显然,复式点阵的结点并非都是等同点, 这是它和布

拉维点阵的根本区别。

1.2.3.2 晶胞和原胞

我们在前面引出的晶胞和点阵常数的概念是不严格的,原因是晶胞的选取不是唯一的。

就是说,从同一点阵中可以选出大小、形状都不同的晶胞,相应的点阵常数自然也就不同, 这

样就会给晶体的描述带来很大的麻烦。为了确定起见,必须对晶胞的选取方法作一些规定。

这规定就是,所选的晶胞应尽量满足以下 3个条件: ( 1) 能反映点阵的周期性, 将晶胞沿 a ,

b, c 三个晶轴方向无限重复堆积(或平移)就能得出整个点阵(既不漏掉结点, 也不产生多余

的结点) ; ( 2) 能反映点阵的对称性; ( 3) 晶胞的体积最小。第( 1)个条件是所有晶胞都要满

足的(必要条件)。第( 2)和第( 3)两个条件若不能兼顾,则至少要满足一个。这样就有两种选

取方法。

第一种选取方法是在保证对称性(即条件( 2) )的前提下选取体积尽量小(但不一定是最

小)的晶胞。在金属学、金属物理、材料科学、X射线衍射、电子衍射等学科中以及在实际材料

的科研、生产中大都选取这种晶胞, 而晶体的点阵常数就是由这种晶胞决定的。这种反映点

阵对称性的晶胞也叫结构胞。

第二种选取方法只要求晶胞的体积最小,而不一定反映点阵的对称性。这样的晶胞通常

称为原胞。布拉维点阵的原胞只包含一个结点,故原胞的体积就是一个结点所占的体积。在

固体物理中常采用原胞。

图 1-9和图 1-10分别画出了 FCC 和 BCC 点阵的原胞, 以及它和晶胞的关系。从图看

出, FCC和 BCC 的晶胞都是高度对称的立方体,但体积则不是最小。FCC 晶胞的体积( a
3 )

是 4 个结点所占的体积,而 BCC 晶胞的体积 ( a
3
)则是两个结点所占的体积。它们的原胞都

只包含一个结点, 故 F CC 和 BCC 的原胞体积分别为 a
3 / 4和 a

3 / 2。可见原胞的体积的确是

最小,但却没有反映立方点阵的对称性。

图 1-9 FCC 的原胞与晶胞的关系 图 1-10 BCC 的原胞与晶胞的关系

密排六方晶体的晶胞和原胞见图 1-11。从图看出, 为了反映点阵的六次旋转对称(见
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1.9 节) , 需选取六棱柱晶胞。它包含 2个整原胞和 2个“半原胞”, 即相当于 3 个原胞的体

 图 1-11 Y密排六方晶体的晶胞(六

棱柱)和原胞(平行六面

体ABCDEFGH)

积, 每个原胞包含一个结点, 每个晶胞则包含 3 个结

点。如果在晶胞中同时给出原子位置, 就得到“结构

胞”, 因为它是晶体结构的最小单元。但习惯上人们往

往把结构胞也称为晶胞,就是说, 晶胞可以是点阵的最

小单元,也可以是晶体结构的最小单元, 应视上下文而

定。从图 1-11看, 每个原胞中包含 2个原子, 每个晶胞

中包含 6 个原子。从简单的几何关系不难证明, 当

c/ a = 8/ 3≈1. 633时, 不仅同一层 (与 c 轴垂直的各

层)上的相邻原子彼此相切, 而且相邻层上的原子也彼

此相切, 这就是理想的密排六方结构(通常用 CPH 或

H CP 表示)。

顺便指出,原胞的选择也不是唯一的。选择原胞时

除了要满足基本要求 (即只包含一个结点)外, 在可能

的情形下,最好使原胞的各边都是点阵的最短平移矢量。例如, BCC 晶体的原胞各边都是

体对角线之半, FCC 晶体的原胞各边都是面对角线之半, 但六方晶体的原胞各边就不可能

都是点阵的最短平移矢量(见图 1-11, 该图中原胞是边长为 a , a 和 c的平行六面体)。

1.3 晶面指数和晶向指数

穿过晶体的原子面(平面)称为晶面。连接晶体中任意原子列的直线方向称为晶向。不

同的晶面和晶向具有不同的原子排列和不同的取向。因此,材料的许多性质和行为(如各种

物理性质、力学行为、相变、X 光和电子衍射特性等)都和晶面、晶向密切相关。这样,为了研

究和描述材料的性质和行为,首先就要设法表征晶面和晶向。

表征晶面和晶向的方法有两种。一种是解析法, 即用一组( 3 或 4个)数字表征晶面和晶

向。这组数就称为晶面指数或晶向指数。它是材料科学工作者的共同语言。另一种是图示

法,即用各种晶体投影图表征晶面或晶向。本节讨论解析表示法。

图 1-12 晶面(密勒)指数的确定方法

1. 3. 1 晶面和晶向指数的确定

1. 3. 1. 1 三指数表示

  ( 1) 晶面指数(或密勒指数)的确定

用三个数字表示的晶面指数也叫密勒指数, 其

确定步骤如下(参看图 1-12) :

1) 建立三组以晶轴 a, b, c为坐标轴的坐标系,

令坐标原点不在待标晶面上, 各轴上的坐标单位分

别是晶胞边长 a , b和 c。

2) 找出待标晶面在 a , b, c轴上的截距 x , y, z(以 a , b, c为坐标单位)。
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3) 取截距的倒数
1
x

,
1
y

,
1
z
。

4) 将这些倒数化成三个互质的整数 h, k, l ,使 h∶ k∶ l=
1
x
∶

1
y
∶

1
z

5) 将 h, k, l 置于括号内,写成( h k l) , 则( h k l )就是待标晶面的密勒指数。

例:确定图 1-13( a )中的晶面的密勒指数。

选坐标系如图。待标晶面在 a , b, c轴上的截距分别为
1
2

a,
2
3

b,
1
2

c。取倒数后得到 2,
3
2

,

2。化成互质整数, 得到 4, 3, 4三个数。于是该面的密勒指数为( 4 3 4)。在图 1-13( b)中标出

了各种晶面及其密勒指数。

图 1-13 晶面密勒指数的标注

( 2) 晶向指数的确定

确定用三指数表示的晶向指数 u, v, w 的步骤如下(图 1-14) :

1) 建立坐标系,如上述 1)。但令坐标原点在待标晶向上。

2) 找出该晶向上除原点以外的任一点的坐标 x , y , z。

3) 将 x , y , z 化成互质整数 u, v, w, 要求 u∶ v∶ w = x∶ y∶ z。

4) 将 u, v, w 三数置于中括号内, 就得到晶向指数[ u v w ]。

图 1-14 晶向指数的确定方法 图 1-15 不同的晶向及其指数

图 1-15中标出的各晶向及其指数就是用以上方法得出的。
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当然, 在确定晶向指数时, 坐标原点不一定非选在晶向上不可。若原点不在待标晶向

上,那就需要找出该晶向上两点的坐标( x 1 , y1 , z1 )和( x2 , y2 , z2 ) ,然后将( x 1 - x 2 ) , ( y1 - y 2 ) ,

( z1 - z 2 )三个数化成互质整数 u, v, w , 并使之满足 u∶ v∶ w = ( x1 - x 2 )∶ ( y 1 - y2 )∶

( z1 - z 2 )。

以上两种确定晶向指数的方法均可称之为“坐标法”。还有一种方法称为“行走法”。该

法是从坐标原点出发, 分别沿 a , b, c 三个轴的方向 (正向或反向)走 x , y, z 步(步长分别为

a , b, c) , 使达到该晶向上的另外一点。将 x , y, z 化成互质整数 u, v, w , 并令 u∶ v∶ w =

x∶ y∶ z, 就得到该晶向的晶向指数[ u v w ]。若需要沿某轴的反向行走, 则相应的行程为负

值。

关于晶面指数和晶向指数的确定方法,还有以下几点说明:

1) 参考坐标系通常都是右手坐标系。坐标系可以平移(因而原点可置于任何位置 ) , 但

不能转动,否则, 在不同坐标系下定出的指数就无法相互比较。

2) 晶面指数和晶向指数可为正数, 亦可为负数, 但负号应写在数字上方, 如 ( 123) ,

[ 211]等。

3) 若各指数同乘以异于零的数 n, 则晶面位向不变,晶向则或是同向(当 n> 0) ,或是反

向(当 n< 0)。但是,晶面距(相邻晶面间的距离)和晶向长度一般都会改变, 除非 n= 1。

( 3) 晶面族和晶向族的表示

在高对称度的晶体中,特别是在立方晶体中, 往往存在一些位向不同、但原子排列情况

完全相同的晶面。这些晶体学上等价的晶面就构成一个晶面族,用{h k l}表示。例如,立方

晶体中某些晶面族所包括的等价晶面为:

{100}= ( 100) + ( 010) + ( 001) ,共 3个等价面。

{110}= ( 110) + ( 110) + ( 101) + ( 101) + ( 011) + ( 011) , 共 6 个等价面。

{111}= ( 111) + ( 111) + ( 111) + ( 111) , 共 4 个等价面。

{112}= �( 112) + ( 112) + ( 112) + ( 112) + ( 121) + ( 121) + ( 121) + ( 121) + ( 211)

+ ( 211) + ( 211) + ( 211) ,共 12 个等价面。

{123}= �( 123) + ( 123) + ( 123) + ( 123) + ( 132) + ( 132)

+ ( 132) + ( 132) + ( 213) + ( 213) + ( 213) + ( 213

+ ( 231) + ( 231) + ( 231) + ( 231) + ( 312) + ( 312)

+ ( 312) + ( 312) + ( 321) + ( 321) + ( 321) + ( 321) , 共 24个等价面。

从以上各例可以看出, 立方晶体的等价晶面具有“类似的指数”, 即指数的数字相同, 只

是符号(正负号)和排列次序不同。这样,我们只要根据两个(或多个)晶面的指数, 就能判断

它们是否为等价晶面。另一方面,给定一个晶面族符号{h k l},也很容易写出它所包括的全

部等价晶面。

与晶面族类似,由晶体学上等价的晶向也构成晶向族, 用〈u v w〉表示。仿照上例, 读者

不难写出〈100〉,〈110〉,〈111〉,〈112〉和〈123〉等晶向族所包括的等价晶向。对立方晶体来说,

等价的晶向也具有类似的晶向指数。

下面在讨论晶体的性质 (或行为)时, 若遇到晶面族或晶向族符号, 那就表示该性质(或

行为)对于该晶面族中的任一晶面或该晶向族中的任一晶向都同样成立, 因而没有必要区分

具体的晶面或晶向。
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1.3.1.2 四指数表示

上面我们用三个指数表示晶面和晶向。这种三指数表示, 原则上适用于任意晶系。但是,

用三指数表示六方晶系的晶面和晶向有一个很大的缺点, 即晶体学上等价的晶面和晶向不

具有类似的指数。这一点可以从图 1-16 看出。图中六棱柱的两个相邻外表面( A 面和 B

面 )是晶体学上等价的晶面, 但其密勒指数却分别是( 110)和 ( 100)。图中夹角为 60°的两个

密排方向 D1 和 D2 是晶体学上的等价方向, 但其方向指数却分别是[ 100]和[ 110]。

图 1-16 六方晶体的等价晶面和晶向指数 图 1-17 六方晶体的四轴系统

由于等价晶面或晶向不具有类似的指数,人们就无法从指数判断其等价性, 也无法由晶

面族或晶向族指数写出它们所包括的各种等价晶面或晶向,这就给晶体研究带来很大的不

便。为了克服这一缺点, 或者说,为了使晶体学上等价的晶面或晶向具有类似的指数, 对六方

晶体来说,就得放弃三指数表示, 而采用四指数表示。四指数表示是基于 4 个坐标轴: a1 , a2 ,

a 3 和 c轴, 其中 a 1 , a 2 和 c轴就是原胞的 a , b和 c 轴,如图 1-17所示,而 a3 = - ( a1 + a 2 )。下

面就分别讨论用四指数表示的晶面、晶向指数。

( 1) 晶面指数

确定四指数的晶面指数的原理和步骤和确定密勒指数相同。从待标晶面在 a 1 , a 2 , a 3 和

c 轴上的截距即可求得相应的指数 h, k, i, l , 于是晶面指数可写成( h k i l)。从图 1-17 所示的

4个轴的几何关系不难看出,只要晶面在 a 1 及 a2 轴上的截距一定, 它在 a 3 轴上的截距也就

随之而定。可见, h , k和 i三个指数不是独立的。事实上,根据关系式 a 3 = - ( a1 + a 2 ) , 读者不

难证明, i≡- ( h + k)。

六方晶体中常见晶面及其四轴指数(亦称六方指数)标于图 1-18中。从图看出,采用四

指数后,同族晶面(即晶体学上等价的晶面)就具有类似的指数。例如:

{ 1010}= ( 1010) + ( 1100) + ( 0110) ,共三个等价面(Ⅰ型棱柱面) ; {1120}= ( 1120) +

( 1210) + ( 21 10) , 共三个等价面(Ⅱ型棱柱面) ;而{0001}只包括 ( 0001)一个晶面, 称为基

面。六方晶体中比较重要的晶面族还有{1012},请读者写出其全部等价面。

( 2) 晶向指数

用行走法确定六方晶体的四轴晶向指数时,会遇到一个新的问题, 即解是不唯一的。例

如, a1 轴的指数可以是 [ 2 11 0] , 也可以是 [ 2000] ; a 2 轴的指数可以是 [ 1 2 1 0] , 也可以是

[ 0200]。分析各种等价晶向的四轴指数后发现,要想使等价晶向具有类似的四轴指数, 就需

要人为地附加一个条件,即“前三个指数之和为零”。若将晶向指数写成[ u v t w ] , 则上述附

加条件可写成: u+ v+ t= 0, 或 t= - ( u+ v)。按照这个附加条件,上述 a 1 轴的指数就应该是
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图 1-18 六方晶体中常见的晶面 图 1-19 六方晶体中常见的晶向

[ 2 1 10] , 而不是[ 2000] ;同样, a2 和 a 3 轴的指数分别是[ 1210]和[ 1 120]。图 1-19 中标出了

六方晶体中各重要晶向的四轴指数。它们是[ 0001]、〈1010〉、〈1120〉、〈1011〉等等。

除上述几个特殊晶向外, 对一般的晶向,很难直接求出四轴指数 [ u v t w ] , 因为很难保

证在沿 a1 , a2 , a3 和 c轴分别走了 u, v, t 和 w 步后既要达到晶向上的另一点,又要满足条件

t= - ( u+ v)。比较可靠的标注指数方法是解析法。该法是先求出待标晶向在 a 1 , a 2 和 c 3 个

轴下的指数 U , V, W (这比较容易求得) ,然后按以下公式算出四轴指数 u, v, t, w :

u =
1
3

( 2U - V)

v =
1
3

( 2V - U )

t = - ( u + v)

w = W

( 1-1)

此公式可证明如下:

由于三轴指数和四轴指数均描述同一晶向,故:

ua 1 + va2 + ta 3 + w c = Ua 1 + Va 2 + Wc ( 1-2)

又由几何关系: a 1 + a 2 = - a 3 ( 1-3)

再由等价性要求: t = - ( u + v) ( 1-4)

解以上 3 个联立方程,即得到:

U = 2u + v,  V = 2v + u,  W = w ( 1-5)

  式( 1-5)和式( 1-1)可用矩阵表示如下:

U

V

W

=

2 1 0

1 2 0

0 0 1

u

v

w

( 1-6)

u

v

w

=

 
2
3

-
1
3

0

-
1
3
 

2
3

0

 0  0 1

U

V

W

( 1-7)

例 1) a 1 轴
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从晶胞图直接得到: U = 1, V = 0, W = 0。按式 ( 1-1) 算得: u =
2
3

, v = -
1
3

, t = -
1
3

,

w = 0,故 a1 =
1
3

[ 2 1
-

1
-

0]。

2) a 2 和- a3 交角的平分线 D

从晶胞图, D = a1 + ( - a 3 ) = 2a1 + a 2 , 所以 U = 2, V = 1, W = 0, 代入 ( 1-1) 式得到:

u = 1, v= 0, t= - 1, w= 0,故 D = [ 1010]。

1.3.2 立方和六方晶体中重要晶向的快速标注

在以后各章将多次遇到立方和六方晶体中的一些低指数重要晶向, 需要迅速确定其指

数。根据上述标定指数的方法, 我们归纳出一条快速标定晶向指数的口诀,即:“指数看特征,

正负看走向”。就是说,根据晶向的特征, 决定指数的数值;根据晶向是“顺轴”(即与轴的正向

成锐角)还是“逆轴”(即与轴的正向成钝角) , 决定相应于该轴的指数的正负。下面具体讨论

立方和六方晶体中的各重要晶向。

1.3.2.1 立方晶体

立方晶体中各重要晶向的特征如下:

〈100〉——晶轴;沿着 a 轴, 则第一指数为 1, 依次类推;如果“逆轴”(如沿- a 轴) ,则相

应指数为1。

〈110〉——面对角线。若面对角线在 a 面(即( 100)面)上,则第一指数为 0,其余两个指

数为 1 或1(取决于所论对角线是“顺着”还是“逆着”相应的晶轴)。

〈111〉——体对角线, 3个指数都是 1或1, 取决于该对角线与相应轴的交角 (锐角为 1,

钝角为1)。

〈112〉——顶点到对面(即不通过该顶点的{100}面)的面心的连线。如果对面是 a 面, 则

第一指数为 2 或2, 其余两个指数为 1 或1。如果考虑晶向的长度, 则由顶点到对面面心的连

线应该是
1
2
〈112〉, 即〈112〉长度的一半。

1.3.2.2 六方晶体

六方晶体中各重要晶向的特征如下:

[ 0001]—— c 轴。

1
3
〈21 10〉——和 a 1 , a 2 或 a 3 轴平行的晶向。和哪个轴正(或反)平行,则相应的指数就

是 2(或2) , 其余 3个指数就是1, 1, 0(或 1, 1, 0)。

1
3
〈1010〉——两个晶轴±a i和ê a j 交角的平分线( i, j = 1, 2, 3, i≠j )。例如,

1
3

[ 1010]是

+ a 1 轴和- a3 轴交角的平分线;
1
3

[ 0110]是- a 2 轴和+ a 3 轴交角的平分线,等等。

根据以上几类晶向指数,还可以迅速求得某些不平行于基面的重要晶向。方法是先求该

晶向在基面上的投影线的指数[ u v t 0] , 而 w 可从晶胞图中直观看出。例如, 求图 1-19 中
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MN 的指数时, 先找出 MN 的投影 MN′的指数
2
3

2
3

4
3

0 , 而从图 1-19 中直观看出 w =

1, 故 MN 的指数
2
3

2
3

4
3

1 , 化整后得到[ 2 2 4 3]。

1. 4 常见晶体结构及其几何特征

1. 4. 1 常见晶体结构

  常见的晶体结构有以下三类:

( 1) 体心立方结构, 缩写为 BCC ( b ody-cent ered cubic)。属于此类结构的金属有:碱金

属、难熔金属( V , N b, Ta , Cr, Mo, W )、α-Fe 等等。

( 2) 面心立方结构, 缩写为 F CC ( face-cent ered cubic)。属于此类结构的金属有: A l, 贵

金属、γ-F e, Ni, Pb, Pd, Pt 以及奥氏体不锈钢等。

( 3) 密排六方结构, 缩写为 H CP ( hexagonal close-packed)或 CPH。属于此类结构的金

属有: α-Be
c
a

= 1. 57 , α-T i, α-Zr 及 α-Hf
c
a
均为 1.59 , α-Co 及 Mg

c
a

= 1. 62 ,

Zn
c
a

= 1. 86 , Cd
c
a

= 1. 89 等。

1.4.2 几何特征

所谓几何特征包括以下几种:

( 1) 配位数 一个原子周围的最近邻原子数称为配位数。对纯元素晶体来说, 这些最近

邻原子到所论原子的距离必然是相等的,但对于多种元素形成的晶体, 不同元素的最近邻原

子到所论原子的距离不一定相等。这里,“最近”是同种原子相比较而言, 而配位数则是一个

原子周围的各元素的最近邻原子数之和。配位数通常用 CN ( coordinat ion number)表示。例

如, CN12表示配位数为 12。

( 2) 一个晶胞内的原子数 n 这可以从晶胞图中直观看出。但要注意, 位于晶胞顶点的

原子是相邻的 8个晶胞共有的, 故属于一个晶胞的原子数是 1/ 8。位于晶胞的棱上的原子是

相邻的 4 个晶胞共有的,故属于一个晶胞的原子数是 1/ 4。位于晶胞外表面( {100}面)上的

原子是两个晶胞共有的,故属于一个晶胞的原子数是
1
2
。

( 3) 紧密系数 ξ 紧密系数又称堆垛密度,它的定义是:

ξ=
晶胞中各原子的体积之和
晶胞的体积

在计算 ξ时, 假定原子是半径为 r 的刚球, 而且相距最近的原子是彼此相切的(刚球密排模

型)。

根据以上定义和说明,不难算出 BCC, FCC 和 H CP 三种结构的 CN , n 和 ξ值(如表 1-2

所示)。表中还给出了原子半径 r、原子体积 v 和晶胞体积 V。
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表 1-2 常见晶体的几何参数

晶 体 CN n r v V ξ

BCC 8 �2 83 �a
4

3 �πa 3

16
a

3 )0 e. 68

FCC 12 !4 82 �a
4

2 �πa 3

24
a3 )0 e. 74

HCP 12 !6 8
a
2 f

πa3 �

6
3 �3

2
c
a a

3 0 e. 74

  ( 4) 间隙 由于球形原子不可能无空隙地填满整个空间,故晶体中必有间隙。间隙的大

小、数量和位置也是晶体的一个重要特征, 对于分析复杂的合金结构很有用处。下面着重分

析 BCC, F CC 和 HCP 晶体中的重要间隙。

1.4.3 常见晶体结构中的重要间隙

在 BCC, F CC 和 HCP 晶体中有两类重要的间隙, 即八面体间隙和四面体间隙。分别讨

论如下。

1.4.3.1 FCC晶体

( 1) 八面体间隙

F CC 晶胞的 6个面心原子可以连成一个边长为
2

2
a 的正八面体, 其中心 (体心)就是

八面体间隙的中心,如图 1-20所示。由于 FCC 晶胞的每条棱的中点和体心是等同的位置,

故它们都是八面体间隙的中心。显然, 一个晶胞中八面体间隙的数量为 12×
1
4

+ 1= 4(个) ,

故八面体间隙数与原子数之比为 1∶ 1。如果在间隙中填入半径为 r x 的刚性小球(即填隙原

子) , 使小球恰好和最近邻的点阵原子相切,则 r x 就是间隙大小的度量。根据这个相切条件,

不难由图1-20( a )算出八面体间隙相对大小
r x

r
:

  因为 r x + r =
a
2

  而 r =
2

4
a

  所以
r x

r
=

a
2r

- 1 = 0. 414 ( 1-8)

  ( 2) 四面体间隙

如果用( 200)、( 020)和( 002) 3个平面将 F CC 晶胞分为 8个相同的小立方体, 则每个小

立方体的中心就是四面体间隙的中心, 因为和它相距为
3

4
a 的 4个最近邻原子构成一个

边长为
2

2
a 的正四面体,如图1-20( b)所示。显然一个晶胞内有 8个四面体间隙, 故四面体

间隙数与原子数之比为 2∶ 1。根据填隙原子和最近邻点阵原子相切的条件, 不难由
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图 1-20( b)算出四面体间隙相对于点阵原子的大小
r x

r
:

  因为 r x + r =
3

4
a

  而 r =
2

4
a

  所以
r x

r
=

3
4

a

r
- 1 =

3
2

- 1 = 0. 225 ( 1-9)

图 1-20 面心立方晶体中的八面体间隙( a)和四面体间隙( b)

1.4.3.2 BCC 晶体

( 1) 八面体间隙

BCC 晶体的八面体间隙在面心和棱的中点 (对 BCC 晶体, 这些都是等同点) , 如图

1-21( a )所示。一个晶胞中八面体间隙的数量是 6×
1
2

+ 12×
1
4

= 6(个) , 故八面体间隙数与

原子数之比为 6∶ 2= 3∶ 1。在计算
r x

r
时应该注意,间隙原子(填在间隙中的刚性小球)只和

相距它为
a
2
的两个点阵原子相切,而不和相距它为

2
2

a 的四个原子相切, 因此有:

  因为 r x + r =
a
2

  而 r =
3

4
a

  所以
r x

r
=

a
2
r

- 1≈ 0. 155 ( 1-10)

  ( 2) 四面体间隙

在图 1-21( b)中, 两个相邻晶胞的体心原子 A 和 B, 以及它们的公共棱上的原子 C 和

D , 就构成四面体的顶点, 其中心 M
1
2

, 0,
3
4
就是四面体间隙的中心。显然, 每个表面

( {100}面)上都有 4 个和M 等同的点,故一个晶胞中的四面体间隙数为 4× 6×
1
2

= 12(个) ,

四面体间隙数与原子数之比为 12∶ 2= 6∶ 1。从对称性可知, 填在四面体间隙的最大间隙原

子是和 4 个顶点的原子同时相切的,故二者半径之和为:
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r x + r =
a
4

2

+
a
2

2

=
5

4
a

  因为 r =
3

4
a

  所以
r x

r
=

5
4

a

r
- 1 =

5
3

- 1 = 0. 291 ( 1-11)

图 1-21 体心立方晶体中的八面体间隙( a)和四面体间隙( b)

1. 4. 3. 3 H CP 晶体

( 1) 八面体间隙

H CP 晶体的八面体间隙如图 1-22( a )所示。其中一个间隙 M 的坐标为
1
3

, -
1
3

,
1
4
。

从图看出,在一个 HCP 晶胞内有 6个八面体间隙, 故八面体间隙数与原子数之比为 6∶ 6=

1∶ 1。间隙大小
r x

r
可由ΔAMM′求得:

r x + r =
2
3

( a cos30°)
2

+
c
4

2

= a
1
3

+
1

16
c
a

2

r =
a
2

r x

r
=

a
1
3

+
1

16
c
a

2

a
2

- 1 = 2
1
3

+
1

16
8
3

- 1 = 0. 414 ( 1-12)

  ( 2) 四面体间隙

H CP 晶体的四面体间隙位置如图 1-22( b)所示。图中画出了位于 c轴上的两个四面体

及其间隙位置。由于平行于 c轴的六条棱上的原子排列情况是和 c轴完全相同的, 故在每条

棱上与 c轴上间隙对应的位置也有两个四面体间隙。此外,以晶胞中部 3 个原子中的每一个

为顶点,以其上方(顶层)和下方(底层)的 3个原子构成的三角形为底,分别可作一四面体,

其中心就是四面体间隙的中心。这样, 一个六方晶胞内的四面体间隙总数应是 c轴上的间隙

数, 6 条平行于 c轴的棱上的间隙数以及通过晶胞中部的 3个原子而平行于 c轴的 3 条竖直
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线上的间隙数之和。其值为 2+ 6× 2×
1
3

+ 2× 3= 12(个) , 四面体间隙数与原子数的比为

12∶ 6= 2∶ 1。为了求间隙的大小, 可以分析任意一个四面体,例如, 以晶胞中部 3 个原子为

下底的四面体A BCD。假定顶点距间隙 I 的距离为 x (参看图 1-22( b) ) ,则有:

x = AI = r x + r = I B

所以 x
2

= ( r x + r)
2

=
2
3

a cos30°
2

+
c
2

- x
2

图 1-22 密排六方晶体中的八面体间隙( a)和四面体间隙( b)

由此解出: x =
a 2

3c
+

c
4

= r x + r , 因 r =
a
2

所以
r x

r
=

x
r

- 1 = 2
a
3c

+
c

4a
- 1 = 2 1

3
3
8

+
1
4

8
3

- 1

=
6

2
- 1 = 0. 225 ( 1-13)

  表 1-3总结了 BCC, FCC和 HCP 3种结构中八面体间隙和四面体间隙的特点。

表 1-3 3 种典型晶体中的四面体和八面体间隙

晶体结构

八面体间隙 四面体间隙

间隙数
原子数

r x

r
间隙数
原子数

r x

r

BCC 3 !0 �. 155 6 �0 �. 291

FCC 1 !0 �. 414 2 �0 �. 225

HCP 1 !0 �. 414 2 �0 �. 225

  从表 1-2和表 1-3可以看出:

1) FCC 和 HCP 都是密排结构, 而 BCC 则是比较“开放”的结构, 因为它的间隙较多。因
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此,氢、硼、碳、氮、氧等原子半径较小的元素(所谓间隙式元素)在 BCC 金属中的扩散速率比

在 F CC 及 H CP 金属中高得多。

2) FCC 和 H CP 金属中的八面体间隙大于四面体间隙,故这些金属中的间隙式元素的

原子必位于八面体间隙中。

3) 在 BCC 晶体中,四面体间隙大于八面体间隙, 因而间隙式原子应占据四面体间隙位

置。但另一方面, 由于 BCC 的八面体间隙是不对称的, 即使上述间隙式原子占据八面体间隙

位置, 也只引起距间隙中心为
a
2
的两个原子显著地偏离平衡位置, 其余 4 个原子

距间隙中心为
2

2
a 的原子 则不会显著地偏离其平衡位置, 因而总的点阵畸变不大。因

此, 在有些 BCC 金属中,间隙原子占据四面体间隙位置(如碳在钼中) , 在另一些 BCC 晶体

中,间隙原子占据八面体间隙位置(如碳在α铁中)。

4) F CC 和 HCP 中的八面体间隙远大于 BCC中的八面体或四面体间隙, 因而间隙式元

素在 F CC 和 H CP 中的溶解度往往比在 BCC 中大得多。

5) F CC 和 HCP 晶体中的八面体间隙大小彼此相等, 四面体间隙大小也相等,其原因在

于这两种晶体的原子堆垛方式非常相象(详见 1.5节)。

1.5 晶体的堆垛方式

任何晶体都可以看成是由任给的( h k l)原子面一层一层地堆垛而成的。例如, 简单立方

晶体可以看成是由一系列平行的 ( 001)原子面堆垛而成, 也可以看成是由一系列平行的

( 110)原子面堆垛而成。但是, 不同的( h k l )面, 堆垛次序是不同的。在上例中, 相邻的

( 001)面没有发生相对错动, 就是说,沿( 001)法线方向看去,各层原子是重合的。这时我们就

说,各层原子处于相同的位置(不计法线方向位移)。若每层位置用字母 A 表示, 则简单立方

晶体按( 001)面的堆垛次序就是 AAAA⋯。对于( 110)面, 情况就不同了。相邻的( 110)层错

动了
1
2

[ 110] 即沿[ 110]方向错动了
2

2
a 。如果一层的位置用 A 表示, 则相邻层就是 B,

于是简单立方晶体按( 110)面的堆垛次序就是 ABAB⋯。

下面着重讨论 HCP 和 FCC 两种晶体按密排面( HCP 的( 0001)面和 FCC 的( 111)面)的

堆垛次序。

从 HCP 的晶胞图(图 1-11)可以看出, 位于晶胞中部 z =
1
2

c处 的密排原子层相对于

底层错动了
1
3

[ 1010] ,而顶层又相对于中间层错动了
1
3

[ 1010] ,因而回到了底层的位置(即

沿[ 0001]方向看去,顶层和底层的原子是重合的)。因此, 若令底层位置为 A,中间层为 B, 则

顶层位置也是 A ,于是 HCP 晶体按密排面( 0001)的堆垛次序就是 A BAB⋯。

为了揭示 F CC 晶体按密排面( 111)的堆垛次序, 可以画出两个共棱的晶胞,并标出 4 个

相邻的( 111)面, 以及面上的原子,如图 1-23所示。由于 FCC晶体中相距为
2

2
a 的原子是

彼此相切的,故图中第二层( 111)面上的原子 8 是和第一层( 111)面上的原子 1、2 和 3相切

的,原子 8在第一层( 111)面上的投影 8′就在 Δ123 的重心上。因此, 第二层相对于第一层的
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位移(错动)为1- 8′=
1
3

( 1- 5) =
1
6

[ 112]。同理, 第三层( 111)面相对于第二层的位移也是

1
6

[ 112] , 依此类推。这样,第四层相对于第一层的位移就是 3×
1
6

[ 112] =
1
2

[ 112] = 1- 5,

即正好沿[ 112]方向位移了一个原子间距, 因而第四层的位置和第一层是相同的。因此, FCC

晶体按( 111)面的堆垛次序是 ABCABC⋯。

图 1-23 FCC 按( 111)面的堆垛次序

现在,我们就将 HCP 和 FCC晶体的密排面堆垛方式作一个比较。

( 1) 如果只看一层密排面, 两种晶体是没有差别的, 因为在 ( 0001)和 ( 111)面上的每个

原子都是和邻近的 6 个原子相切的。

(2) 如果看相邻的两层密排面, 两种晶体仍然没有差别, 因为两层的相对位移都是

1
6
〈112〉, 在一层上的每个原子都是和另一层的 3 个最近邻原子相切。正是由于两种晶体中

相邻两层密排面的堆垛情况完全相同,两种晶体中的八面体间隙和四面体间隙才都分别相

等(见表 1-3) , 因为这些间隙都存在于相邻两层密排面之间。

( 3) 如果看相邻的 3层密排面,那么 H CP 和 F CC 两种晶体就有差别了, 因为前者按密

排面的堆垛次序是 ABAB⋯,后者则是 ABCABC⋯。为了更清楚地看出这两种堆垛次序的

差别, 我们可以在 FCC 晶体中选取一个类似于六方晶胞的特殊晶胞,其基面是( 111) , 4 个

六方轴是: a1 =
1
2

[ 101] , a 2 =
1
2

[ 110] , a3 =
1
2

[ 011] , c= [ 111] ,如图 1-24( a )所示。图1-24( b)

是原子在底层( A 层)的投影。从以上两图可以清楚地看到 FCC 和 H CP 两种晶体结构的类

似性和差别。

最后,我们简单地讨论一下堆垛层错。

如上所述, FCC 晶体中密排面的正常堆垛次序是 ABCABC⋯。但有时候,在局部区域,

这种正常的堆垛次序会受到破坏。例如, 若将某一个 A 层原子抽走, 堆垛次序就变成

A BC  BCABC⋯。这里,虚线处的 A 层被抽走了, 因而和 C 层相邻的是 B 层, 这不符合正

常堆垛次序,我们就说, 在虚线处出现了堆垛层错。同样,在 HCP 晶体中, 密排面的正常堆垛

次序是 ABABAB⋯, 若在某个 A 层和相邻的 B 层之间插入一个 C 层(为什么不能插入 A

层或 B 层? ) , 则堆垛次序变为 ABABA  C  BAB⋯, 于是在 A - C 和 B- C 处(虚线位
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图 1-24 用六方晶轴表示的 FCC 晶胞( a)及原子在密排面上的投影( b)

置)出现两层层错。

关于实际晶体中堆垛层错的形成原因和类型,我们将在以后各章陆续讨论。

在上面都是用拉丁字母的顺序来表示堆垛次序和层错。还有一种表示方法是用三角形

符号表示, 并规定, 凡是依照拉丁字母顺序的堆垛次序用倒三角形è 表示, 相反的次序用正

三角形△表示。这样的符号就叫 F rank 符号。按照 F ran k 符号, FCC 晶体密排面的堆垛次序

可表示为è è è è è è ⋯, HCP 晶体密排面的堆垛次序则为è △è △è △⋯。用 Frank 符

号表示 F CC 晶体密排面的层错和孪晶是比较直观、清楚的(详见第 3章)。

1.6 晶 体 投 影

描述晶体取向的方法有两种。一种是用晶面和晶向指数表示;另一种就是用晶体投影

图。所谓晶体投影就是按一定规则表示各晶面或晶向分布的图形。按不同的规则, 就得到不

同的投影。

1. 6. 1 球投影

1.6.1.1 原理

  设想有一个参考球,将晶体放置在球心, 如图 1-25所示。由于我们关心的是各晶面或晶

向的取向,而不是它们的绝对位置, 因此,我们假定参考球的半径比晶体尺寸大得多, 因而可

以认为所有晶面或晶向都通过球心。

在上述假定下,晶向可以用它和球面的交点来表示。晶面则可以用两种方法表示:一种

用极点, 另一种用面痕表示。所谓晶面极点就是该晶面的法线与球面的交点;例如, 图 1-25

中的 P 点就是晶面 F 的极点。所谓面痕就是该晶面扩大后与球面的交线。由于假定各晶面

都通过球心,故交线必为大圆。例如, 图 1-25中的大圆 M 就是 F 面的面痕。
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图 1-25 晶面 F 的球投影(极点 P )

如果在球面上作出所有晶面的极点,就得到晶面的球投影。如作出所有晶向与球面的交

点,则得到晶向的球投影。

1. 6. 1. 2 测角和旋转

任何晶体投影主要要解决两个问题。

第一个问题是测定任给两晶面之间的夹角。例如,图 1-26中给出了晶体的顶面和右侧

面两个晶面, 其极点分别为 P 1 及 P 2。显然, 此二晶面的夹角就等于其法线(半径) OP 1和OP 2

之间的夹角 �。因此,只要通过极点 P 1 , P 2 和球心 O 作一个大圆(位于球面上且圆心在球心

的圆) , 那么大圆弧P 1 P 2的弧度就是 �。

第二个问题是将晶体绕给定轴旋转一定的角度,求旋转以后新的极点位置。

图 1-27给出了转轴 SN 和晶面极点 P。现将晶体绕转轴顺时针(沿转轴自上而下看去)

旋转α角, 求旋转后极点 P 的位置。

图 1-26 两晶面间夹角的度量 图 1-27 晶面极点 P 绕 SN 轴旋转 α角后至位置 P′

由于晶面 P 与转轴 SN 的夹角 θ是一定的, 故在晶体旋转过程中, OP将形成一个半顶

角为 θ的回转圆锥, 圆锥与球面的交线是一个小圆 (因圆心不在球心) ,这个小圆就是 P 点

运动的轨迹。图 1-27中画出了 P 点绕 SN 轴旋转α角的位置 P′, α就是小圆弧P P′的弧度数。
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由上所述可得以下重要结论:

1) 欲测任二晶面 P 1 和 P 2 的夹角, 必须作一个通过 P 1 和 P 2 两极点的大圆, 大圆弧

P 1 P 2的弧度就是 P 1 与 P 2 的夹角。

2) 当晶体绕给定轴旋转时,任意晶面极点将沿一个垂直于转轴的小圆的圆周运动。起

点 P 和终点 P′之间的小圆弧度P P′就是转角(见图 1-27)。

1.6.1.3 刻度球及其应用

所谓刻度球乃是用于测角和旋转的工具。它是根据上述测角和旋转的原理, 在球面上刻

画了一系列大圆和小圆的球, 如图 1-28所示。从图看出, 刻度球非常类似于地球仪。它也有

南极 S 和北极N , 所有大圆都通过南北极,称为经线;所有小圆都垂直于直径 SN(圆心在 SN

上) ,称为纬线。每条经线都被各纬线等分成 360 格(每格 1°) ;每条纬线也被各经线等分成

360格(每格 1°)。仿照地理学, 位于同一经线、不同纬线上的两点是同经度而不同纬度的, 这

两点沿经线的角度差就是纬度差。同样,位于同一纬线、不同经线上的两点是同纬度而不同

经度的, 这两点沿纬线的角度差就是经度差。例如, 在图 1-29中, A, B 两点同经度, 其纬度

差是α; A, C 两点同纬度, 其经度差是β。

 图 1-28 刻度球    图 1-29 经度差和纬度差的度量  图 1-30 �利用刻度球进行转动

和测角的操作

现讨论如何利用此刻度球进行测角和转动操作。为此,我们设想晶体的投影球是透明

的,也就是假定各晶向或晶面极点都画在一个透明的球表面上, 这个球的直径和刻度球极为

相近,刚好能套在刻度球外面, 而又能自由转动,如图 1-30所示。

如果要测定任给二晶面 P 1 和 P 2 之间的夹角,就可以通过转动透明的投影球(内部的刻

度球不动)使 P 1 , P 2 两点都位于某一条经线上, 然后测量这两点的纬度差即得到两晶面的

夹角。

如果要使晶体绕给定的[ u v w ]轴转动 α角, 那么就可以通过转动透明的投影球,使它

表面上的[ u v w ]点和刻度球的 N 或 S 极重合, 然后将各极点沿其所在的纬线运动,使终点
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和起点之间的经度差为 α。例如,图 1-30中的极点 P 1 和 P 2 就分别转到 P 1′和 P 2′(注意, 所有

极点都要转动,因为晶体是整体转动)。

1.6.2 极射投影

球投影虽然能表示晶体的取向、测定晶面夹角, 以及将晶体绕定轴旋转,但在三维的球

图 1-31 极射投影的原理

面上操作是很不方便的。为了便于在纸面上操作, 需将球面

上各极点投影到一个平面上, 得到各晶面或晶向的平面投

影。根据光源位置的不同,可以得到不同的平面投影, 其中

最重要的一种就是极射投影。

极射投影的原理如图 1-31所示。光源 S 位于球面上的

南极点。投影面垂直于南极与北极的连线 SN , SN 与投影

面的交点就是极射投影中心 O′。

极射投影的主要性质如下:

1) 平行于投影面的大圆(位于图 1-31 中的赤道平面

M 上)其极射投影是一个圆, 圆心就是极射投影中心 O′。这

个大圆称为基圆。

2) 平行于投影面的晶向或晶面法线, 其极射投影必在

基圆上,且有两点(位于基圆的某一直径的两端)。

3) 只有半个球(图 1-31中赤道平面 M 左边的半球, 即

北半球)上极点的极射投影位于基圆内;另半个球(南半球)

上极点的投影则位于基圆外。由于任意晶向或晶面法线与球面的交点有两个, 如一个在南半

球上,另一个必在北半球上, 因此,人们只需要将北半球上所有极点的投影就够了, 而不需要

图 1-32 全球上的极点的极射投影 图 1-33 大圆的极射投影
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基圆外的投影。在个别情形下,需要将全球上的极点的极射投影都画在基圆内。为此就需要

两张投影图,其光源及投影面位置正好相反。例如,为了得到南半球上极点的投影, 需把光源

放在 N 点,投影面放在右边、与原投影面对称的位置(对称面就是赤道平面 M)。然后, 将两

张投影图叠在一起,将所有投影点画在一张投影图上, 并用不同的记号区别南半球和北半球

上的极点。例如图 1-32 中的 A, B, C分别代表 A, B, C 面在北半球上的极点的投影, 用“●”

表示; A′, B′, C′则代表 A, B, C 面在南半球上的极点的投影, 用“○”表示。

4) 球面上大圆的极射投影是一段通过基圆某直径两端的圆弧(见图 1-33)。在特殊情形

下也可以是一条直径线(当大圆垂直于投影面时)或是基圆(当大圆平行于投影面时)。

5) 球面上小圆的极射投影也是小圆, 它不通过直径的两端, 且圆心并不和圆周上各点

等距离(只是等角图) ,如图 1-34所示。

图 1-34 小圆的极射投影

6) 由于球面上两极点间的角度是用这两点之间的大圆弧度来度量,因此,在极射投影

图上两极点间的角度也要用这两点之间的大圆弧度来度量。

7) 当晶体绕定轴旋转时, 由于极点在球面上的轨迹是小圆, 故按性质( 5) , 它在极射投

影上的轨迹也是小圆。在旋转过程中任何极点间的夹角当然是不变的。

1.6.3 乌氏网及其应用

所谓乌氏网( W ulff net )就是刻度球的极射投影。投影时光源放在赤道上某点, 投影平

面则垂直于光源和球心的连线(参看图 1-28)。图 1-35是一张缩小了的乌氏网。通过南极与

北极的各大圆是经线;垂直于南北极轴的各小圆是纬线(见前述)。

既然刻度球可用于测定球面上极点之间的夹角以及确定晶体旋转时极点的运动,它的

极射投影——乌氏网自然就用于测定极射投影图上极点之间的夹角以及确定晶体旋转时极
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图 1-35 乌氏网

射投影点的运动。为此, 首先要将极射投影图画在一张透明纸上,再将它叠在乌氏网上, 使二

者中心重合。这样就可进行测角和旋转操作了。

( 1) 测角 如欲测定两晶面极点 P 1 , P 2 之间的交角, 只要将透明纸绕中心旋转, 使 P 1 ,

P 2 两点刚好转到乌氏网的某一经线上, 读出这两点之间的纬度差, 就得到 P 1 和 P 2 面的夹

角。

( 2) 旋转 为了确定晶体绕给定的 [ u v w ]轴旋转 α角以后各极点的位置, 首先要将

[ u v w ]点转到乌氏网的北极 N 或南极 S 上。如果[ u v w ]点本来就在基圆上,那么只要将

透明纸绕中心旋转即可达到此目的。然后就将各极点沿其所在的纬线按规定的转动方向转

动α角, 也就是在同一纬线上找出与原始极点位置经度差为α的新位置, 这个位置就是原极

点绕[ u v w ]轴旋转α角以后的位置。这里, 请读者思考两个问题:① 如果极点转到基圆上

以后还没有转够α角怎么办? ②如果转轴[ u v w ]不在基圆圆周上又该如何转动?

1.6.4 标准投影

所谓标准投影是指投影面为低指数的重要晶面或投影中心为低指数的重要晶向的极射

投影。前者称为晶面标准投影,后者称为晶向标准投影。因此, ( h k l )标准投影的投影面就

是( h k l ) (或者说,投影中心是( h k l)面的法线) ; [ u v w ]标准投影的投影中心就是[ u v w ]

方向。

图 1-36是立方晶体的( 001)标准投影。读者在看此图时可将它想象为一个立体的球, x

轴( [ 100]轴)向下, y 轴( [ 010]轴)向右, z 轴( [ 001]轴)指向读者。

图 1-37是六方金属锌( c/ a = 1. 86)的( 0001)标准投影。
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图 1-36 立方晶系( 001)标准极图

( a ) 简图 ( b) 详图

1.6.5 极射投影练习

为了帮助读者熟悉极射投影的性质和乌氏网的应用,我们列举以下练习题。在所有练习

中,投影图都画在透明纸上, 然后叠在乌氏网上,使二者的中心重合。

( 1) 已知晶面极点 P ,求面痕
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图 1-37 六方晶系锌( c/ a = 1. 86)的( 0001)标准极图

作图方法:转动透明纸, 使 P 点位于乌氏网的赤道上(图 1-38) , 然后在赤道上找出距 P

点 90°的 M 点, 描下通过 M 点的经线。此经线就是所求的面痕。

图 1-38 由极点 P 求面痕

( 2) 已知面痕, 求晶面极点 P (略)

( 3) 求晶面 P 1 和 P 2 的交线

有两种作图方法。①如前述( 1) ,分别作出 P 1 和

P 2 面的面痕, 两条面痕的交点就是所求的交线(见图

1-39( a ) )。②转动透明纸, 使 P 1 和 P 2 点位于同一经线

上, 画出这条经线, 然后按( 2)找出这条经线(面痕)所

对应的极点,这个极点就是所求的交线(图1-39( b) )。

( 4) 求晶向 A 和 B 所决定的晶面(略)

( 5) 用双面面痕法测滑移面

已知单晶体的位向(包括晶体外表面指数及交线

的方向指数) ;滑移线 T A 和 T B 与晶体的侧棱的交角 α和 β; A 面和 B 面的交角 θ(见图

1-40)。求作滑移面。

作图方法:由于滑移面是由两条直线 T A 和 T B 决定的, 故只要求出它们的极点 T A 和

T B ,那么通过这两点的大圆就是滑移面。T A 必须满足两个条件:①在 A 面上;②与 SN 成 α

角( SN 是 A 面和 B 面的交线)。T B 也必须满足两个条件:①在 B 面上;②与 SN 成 β角。由

此可见, 要作出极点 T A, T B , 必须先定出 A, B 面及 SN 方向(参考面和参考方向)。由此得出

作图步骤如下:①以 A 面为投影面, 作基圆;②在基圆上任取一点 N 作为 A, B 面的交线的
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图 1-39 晶面 P 1 和 P 2的交线 L 的两种求法

( a ) 求面痕的交点 ( b) 求二面法线的公垂线

图 1-40 用双面面痕法测定滑移面

( a ) 样品及滑移线 T A , T B 位置 ( b) 极射投影分析

极射投影点,交线的另一极点为 S( N 和 S 在基圆直径的两端) ;③在基圆上按图 1-40( a )的

方位关系确定一点 T A , 使 T A 至 N 点为α角, 则 T A 就是 A 面上的滑移线极点;④根据 θ角

作 B 面大圆, 它必须通过A , B 面的交线N 及 S 点;⑤根据图 1-40( a )中 T B 的方位及 β角作

出 B 面上的滑移线 T B ;⑥通过 T A , T B 两点作一大圆( M)及其极点 M, 则 M 就是所求的滑

移面。

上面这个例子是有代表性的,因为双面面痕法不仅可用来确定滑移面, 也可用来确定孪

生面、新相的惯析面等等。

1.7 倒 易 点 阵

人们在研究晶体对 X 射线或电子束的衍射效应时知道, 某晶面( h k l)能否产生衍射的
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重要条件就是该面相对于入射束的取向,以及晶面间距 d ( h k l )。因此, 为了从几何上形象地确

定衍射条件, 人们试图找到一种新的点阵,使该点阵的每一结点都对应着正点阵(即实际点

阵)中的一定晶面, 即不仅反映该晶面的取向,而且还反映晶面距。具体来说, 要求从新点阵

原点 O 至任一结点 P ( h, k, l)的矢量OP 正好沿正点阵中 ( h k l)面的法线方向, 而 OP 的长

度就等于晶面距的倒数,即©¦OP ©¦= 1/ d ( hkl )。这样的新点阵就叫倒易点阵。

能不能找到这样的点阵? 它有什么性质? 在晶体学中有何用处? 这些就是本节要讨论

的主要内容。

1.7.1 倒易点阵的确定方法, 倒易基矢

按上述要求, 原则上讲只要有了正点阵, 就可以作出倒易点阵, 办法是从倒易点阵的原

图 1-41

点 (可任选)出发, 作一系列矢量OP , 分别垂直于

正点阵中各( h k l)面, 并取其长度等于晶面距的

倒数, 即©¦OP ©¦= 1/ d ( h k l )。但是, 这种作图方法十

分繁琐,且难于进行定量分析。

比较合理的方法是, 首先根据正点阵的基矢

a , b和 c求出倒易点阵的基矢 a
* , b
* 和 c

* 。然后,

对于一切允许的整数 h, k, l, 作出向量 ( ha
*

+ kb
*

+ lc
* ) ,这些向量的终点就是倒易点阵的结点, 结

点的集合就构成倒易点阵。

如何确定倒易基矢 a
* , b
* 和 c

* ?

假定正点阵中晶胞 (或原胞 )的基矢为 a , b,

c,如图 1-41所示。

按照倒易点阵的要求, a
*
应平行于 ( 100) 面

的法线方向,即 a
* ‖( b× c) ;它的长度应等于( 100)面间距的倒数, ©¦a

* ©¦= 1/ d ( 100)。综合上述

得到:

a
*

=
b× c

©¦b× c©¦
¡¤

1
d ( 100 )

( 1-14)

但从图 1-42可见, d ( 100 ) = a·
b× c

©¦b× c©¦
,代入上式得到:

同理, a
*

=
b× c

a ¡¤b× c
=

b× c
V

b
*

=
c× a

b ¡¤c× a
=

c× a
V

c* =
a× b

c ¡¤a× b
=

a× b
V

( 1-15)

式中 V= a·b× c= b·c× a = c·a× b= 晶胞(或原胞)的体积。

由 a
*

, b
*

, c
*
即可作出倒易晶胞(或倒易原胞)。
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1.7.2 倒易点阵的基本性质

根据公式( 1-15)可得出倒易点阵的基本性质如下:

( 1) 正点阵和倒易点阵的同名基矢的点积为 1, 不同名基矢的点积为零,即:

a ¡¤a
*

= b ¡¤b
*

= c ¡¤c
*

= 1

a ¡¤b
*

= a
*

¡¤b = b ¡¤c
*

= b
*

¡¤c = c ¡¤a
*

= c
*

¡¤a = 0
( 1-16)

  ( 2) 正点阵晶胞(或原胞)的体积 V与倒易点阵晶胞(或原胞)的体积 V
* 成倒数关系:

V* =
1
V

( 1-17)

  证明: V* = a* ¡¤b*× c* =
1

V3 ( b× c) ¡¤[ ( c× a )× ( a× b) ]

=
1

V
3 {( b× c) ¡¤[ ( ( c× a) ¡¤b) a - ( ( c× a ) ¡¤a ) b] }

=
1

V3 {( b× c) ¡¤Va } =
1
V

  ( 3) 正点阵的基矢与倒易点阵的基矢互为倒易, 即:

a =
b
*
× c

*

V
* , b =

c
*
× a

*

V
* , c =

a
*
× b

*

V
* ( 1-18)

  证明:

b*× c*

V*
= V

c× a
V
×

a× b
V

=
1
V

[ ( ( c× a ) ¡¤b) a - ( ( c× a ) ¡¤a ) b] = a

  其它等式同理可证。

综合式( 1-17)和式( 1-18)可见, 正点阵与倒易点阵是互为倒易的。

 图 1-42 �倒易矢 gh k l与晶面

( h k l)的关系

( 4) 任意倒易矢量 g = ha
*

+ kb
*

+ lc
*
必然垂直于正

点阵中的( h k l )面。

在图 1-42 中画出了正点阵的基矢 a , b, c, 晶面( h k l)

(即△ABC 平面) ,以及倒易矢量 g = ha
*

+ kb
*

+ lc
*

(图中

未画出倒易基矢)。现证明 g 垂直于△ABC 的各边, 因而垂

直于( h k l )面。从图可见:

g ¡¤AB= g ¡¤( OB- OA)

= [ ha
*

+ kb
*

+ lc
*

] ¡¤
b
k

-
a
h

= 0

  所以 g ⊥ A B

同理可证, g⊥BC及CA, 所以 g 垂直于( h k l)面。

( 5) ©¦g ©¦= 1/ d ( hkl ) ( 1-19)

证明:既然 g⊥ ( h k l ) , 故 g 与 ( h k l )的交点 M 到原点的距离OM就是 ( h k l) 的晶面距

d ( h k l )。(见图 1-42)。但OM等于OA在 g 上的投影, 故有

d ( h k l ) = OA¡¤
g

©¦g©¦
=

1
©¦g©¦

a
h

¡¤( ha * + kb* + lc* ) =
1

©¦g©¦
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  所以 ©¦g©¦=
1

d ( h k l)

1.7.3 实际晶体的倒易点阵

如前所述,为了求得倒易点阵, 首先要求出倒易基矢 a
* , b
* 和 c

* , 然后对于一切
·
允
·
许
·
的

整数值 h, k, l ,作出相应的 g 矢量, g= ha
* + kb

* + lc
* , g 矢量的端点就是倒易点阵的结点。

哪些 h, k, l 值是允许的呢? 或者说,正点阵中哪些( h k l)面具有相应的倒易结点, 哪些

没有?为了回答这个问题, 让我们来比较一下简单立方、面心立方和体心立方的倒易点阵。如

果三者的正点阵基矢都选成立方晶胞的 3条边 a , b 和 c,那么它们的倒易基矢 a
*

, b
*

, c
*
都

相同。但三者的倒易点阵并不相同。例如,简单立方的倒易点阵上有( 0, 0, 1)和( 1, 1, 0)结点,

它们分别对应着正点阵中的 ( 001)面和( 110)面;可是, 对 FCC 和 BCC 点阵来说,它们的倒

易点阵中就没有( 0, 0, 1)结点, 这是因为这两种晶体的正点阵中距原点最近的晶面是( 002)

面, 而不是( 001)面, 因此沿 c
* 轴方向第一个结点就是 ( 0, 0, 2) , 距原点距离为

1
d ( 00 2)

=
2
a

, 以

下依次为( 0, 0, 4) , ( 0, 0, 6)等结点, 而没有( 0, 0, 1) , ( 0, 0, 3) , ( 0, 0, 5)等结点。对于 FCC 来

说, 由于( 220)面比( 110)面更接近原点,故沿 FCC 倒易点阵的〈110〉
*
方向上第一个结点就

是( 2, 2, 0) , 而不是( 1, 1, 0)。但 BCC 则和简单立方晶体一样, 见有( 1, 1, 0)倒易结点, 因为两

种晶体的正点阵中都没有比( 110)面距原点更近的平行晶面。

从以上讨论可见, 在倒易点阵中出现 ( h, k, l ) 结点的条件是: 正点阵中相互平行的

( h k l )面的全体必须包含(通过)所有的正点阵结点。例如, FCC 和 BCC 的( 002)平行晶面

族包含了全部原子, 而( 001)平行晶面族则只包括了一半原子, 故这两种晶体的倒易点阵中

就出现( 0, 0, 2)结点, 而不出现( 0, 0, 1)结点。同样,在 FCC 晶体中包含全部原子的平行晶面

族是( 220)面, 而不是( 110)面, 故其倒易点阵中就出现( 2, 2, 0)结点, 而不出现( 1, 1, 0)结点。

上述条件也可以用另一种方式表达,那就是:倒易点阵中出现( h, k, l)结点的条件是,晶体中

的任一原子必须位于( h k l )平行晶面族的某一个面上。

如何判断某原子( x , y , z )是否在( h k l)面上呢? 在图 1-43中, 假定坐标为( x , y , z )的 A

原子位于第n 层( h k l)面上(以通过原点的面为 0 层)。若作倒易矢量 g= OH = ha
*

+ kb
*

+

lc
*

, 与第 n 层( h k l)面交于 B 点,那么显然有 OB= nd ( h k l)根据图 1-43的几何关系有:

图 1-43 原子 A 位于( h k l )面上的条件
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nd ( h k l ) = OA ¡¤
g

©¦g©¦

= ( x a + yb + zc) ¡¤
( ha
*

+ kb
*

+ lc
*

)
1

d ( hkl )

= ( hx + ky + lz ) d ( hkl )

由此得到:

hx + ky + lz = n ( 1-20)

n = 0, ± 1, ± 2, ⋯

这就是( x , y , z )原子位于第 n 层( h k l )面上的条件。对于给定的晶体(因而有确定的原子位

置( x , y , z ) ) ,上式给出了允许的( h , k, l)值, 从而决定了倒易点阵中允许的结点。

下面根据式( 1-15)和( 1-20)来讨论某些实际晶体的倒易点阵。

( 1) 简单立方点阵

倒易基矢为: a * =
b× c

V
=

a
2
i

a
3 =

1
a

i

b
*

=
c× a

V
=

1
a

j

c
*

=
a× b

V
=

1
a

k

( 1-21)

可见, a
*
‖a, b

*
‖b, c

*
‖c;长度恰为倒数。

a
*

= b
*

= c
*

=
1
a

( 1-22)

由于( x , y , z ) = ( 0, 0, 0) ,故不论什么( h , k, l)值, 式( 1-20)左边恒等于零。

结论:简单立方晶体的倒易结点阵仍为简单立方, 晶胞边长为
1
a
。

( 2) 体心立方点阵

有两种方法确定 BCC 的倒易点阵。

第一种方法:正点阵的基矢仍取立方晶胞的三条正交棱 a , b, c;倒易基矢如上所述。但

由于体心原子
1
2

,
1
2

,
1
2
的存在,只有满足下述条件的( h, k, l)倒易结点才能出现:

h + k + l
2

= n

这表明, ( h + k + l ) 必须为偶数。因此, 在 BCC 的倒易点阵中没有 ( 1, 0, 0) , ( 3, 0, 0) ,

( 5, 0, 0) , ⋯, ( 111) , ( 333) , ( 555)等结点,但( 1, 1, 0) , ( 2, 2, 0) , ( 3, 3, 0)⋯各点均存在。如果

画出倒易点阵在( 001)面上的投影, 将得出图 1-44所示的倒易结点投影图。

从图看出, BCC 的倒易点阵是一个立方晶胞的边长为
2
a
的 F CC 点阵。

第二种方法:正点阵的基矢取成原胞的三条棱 a、b和 c,如图 1-45所示。

用向量表示为:
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a =
a
2

( - i + j + k)

b =
a
2

( i - j + k)

c =
a
2

( i + j - k)

( 1-23)

故倒易基矢为: a
*

=
b× c

V
=

a
2

4
[ ( i- j + k)× ( i+ j - k) ]

a 3

2

a
*

=
1
a

( j + k) =

2
a
2

( j + k)

同样, b
*

=

2
a
2

( k + i) , c
*

=

2
a
2

( i + j )

( 1-24)

图 1-44 BCC 的倒易点阵在( 001)面上的投影

图 1-45 原胞的基矢 a , b, c(图( a) )和晶胞基矢 i, j , k(图( b) )的关系
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由于一个原胞内只有一个原子( 0, 0, 0) , 故在原胞基矢 a , b, c坐标系下的任何晶面( h k l)都

图 1-46

有相应的倒易结点;或者说, 对任何一组( h, k, l )值,

都存在倒易结点( h, k, l )。这样得到的点阵是什么类

型? 这只要分析一下 F CC 原胞的基矢就可知道。

从图 1-9可见, FCC 原胞的基矢应为:

a =
a
2

( j + k) , b =
a
2

( k + i) , c =
a
2

( i + j )

( 1-25)

比较式( 1-24)和( 1-25)可知, BCC 的倒易点阵就是

一个 FCC 点阵, 其立方晶胞的边长为
2
a

, 这和第

一种方法得到的结论是一样的。

( 3) 面心立方点阵

仿照上述, 读者不难证明, FCC 点阵的倒易点阵是一个体心立方点阵,其立方晶胞的边

长为 2/ a。

( 4) 简单六方点阵

六方点阵原胞如图 1-46所示。倒易基矢为:

a
*

=
b× c

V
=

b× c
( a× b) ¡¤c

=
b× c

a bcsin 120°
=

2( b× c)

3 a2 c

b* =
c× a

V
=

2

3 a
2
c
( c× a )

c* =
a× b

V
=

2

3 a
2
c
( a× b)

( 1-26)

由此可见, a
* , b
* 轴均在基面( 0001)上,模为:

©¦a* ©¦= ©¦b* ©¦=
2

3 a 2 c
( a c) =

2

3 a

©¦c
*

©¦=
2©¦( a× b) ©¦

3 a 2c
=

2a 2 sin 120°

3 a 2c
=

1
c

( 1-27)

因为 a
*
⊥b, b

*
⊥a ,故( a

*
, b
*

) = 60°。

c
*
⊥ a
*

, c
*
⊥ b
*

( 1-28)

对于简单立方点阵来说,由于原胞中只有一个原子( 0, 0, 0) , 故对任何一组 h, k, l 值,均可作

出相应的倒易结点( h, k, l )。

图 1-47

图 1-47 是简单六方点阵的倒易点阵在 ( 0001)面上的

投影。从图可以看出,倒易点阵仍然是简单六方点阵。

( 5) 密排六方结构

正点阵原胞仍如图 1-11 所示,因而倒易基矢和简单六

方一样。但是, 由于密排六方的原胞内有一附加的原子, 其

坐标为
2
3

,
1
3

,
1
2

, 故只有满足方程
2
3

h +
1
3

k+
1
2

l= n 的

( h, k, l )结点才存在, 其它结点应消失。但这样一来, 各结点
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就不再是等同点了,密排六方晶体只有倒易结构, 没有倒易点阵。这当然是合理的, 因为密排

六方晶体就不是点阵。读者只要将图 1-47中那些不满足上述方程的( h, k, l )结点去掉, 剩下

的就是倒易结构。

1.7.4 倒易点阵的应用

倒易点阵的主要应用有以下三方面:①解释 X 射线及电子衍射图象;②研究能带理论

(布里渊区) ;③推导晶体学公式。这里只讨论如何利用倒易点阵的性质, 迅速地导出许多重

要的晶体学关系式。

( 1) 晶带方程

 图 1-48 �三组晶面( h1 k1 l1 ) ,

( h2 k2 l 2)和( h3 k3 l 3)

属于晶带[ u v w]

相交于同一直线的二个或多个晶面就构成一个晶带,

如图 1-48所示。交线就叫晶带轴。与晶带轴垂直的平面就

叫晶带平面(在极射投影图上就是晶带大圆)。如果晶带轴

的方向指数为[ u v w ] ,那么这个晶带就叫[ u v w ]晶带。

如何判断某晶面( h k l )是否属于[ u v w]晶带? 显然,

如果( h k l )属于[ u v w]晶带,则( h k l)晶面的法线必须垂

直于[ u v w ]。根据倒易点阵的性质,晶面( h k l)的法线平

行于倒易矢量 g = ha
*

+ kb
*

+ lc
*

, 故上述互垂条件可表

为:

g ¡¤( ua + vb + w c) = 0

将 g 代入上式, 并利用倒易点阵性质( 1) , 可得:

hu + kv + lw = 0 ( 1-29)

这就是晶体学中十分重要的晶带方程。

( 2) 求( h 1 k1 l 1 )和( h2 k2 l 2 )两个晶面构成的晶带

假定所构成的晶带为[ u v w ] ,那么由式( 1-29)有:

h 1u + k1 v + l 1 w = 0

h 2u + k2 v + l 2 w = 0

解此方程组,即可求得[ u v w ]。结果是:

u = k1l 2 - k2 l 1 , v = l 1 h2 - l 2h1 , w = h1k2 - h2 k1 ( 1-30)

这个公式有一简便记忆法:将( h1 , k1 , l 1 )及( h2 , k2 , l 2 )各写两次, 排成两行,去掉首尾各一

列,计算剩余的 3个二阶行列式, 即得 u, v, w:

( 3) 求[ u 1 v1 w 1 ]和[ u 2 v2 w 2 ]决定的平面(属于两个晶带的平面)

假定所求平面为( h k l)面,由于( h k l)面的法线必然垂直于[ u1 v1 w1 ]及[ u 2 v2 w2 ] , 故

有:

( ha
*

+ kb
*

+ lc
*

) ¡¤[ u1 a + v1 b + w 1c] = 0

( ha * + kb* + lc* ) ¡¤[ u2 a + v2 b + w 2c] = 0

·93·



由此得到:

u 1h + v1 k + w 1l = 0

u 2h + v2 k + w 2l = 0

解此方程组得到:

h = v1 w2 - v2 w1 , k = w1 u2 - w 2 u1 , l = u1 v2 - u2 v1 ( 1-31)

记忆方法同上,即:

( 4) 晶面距

设晶面( h k l )的晶面距为 d ( h k l ) , 根据倒易点阵的性质有:

1
d

2
( h k l )

= gh k l ¡¤gh k l = ( ha * + kb* + lc* ) ¡¤( ha * + kb* + lc* )

= h2 ( a * ) 2 + k2 ( b* ) 2 + l 2 ( c* ) 2 + 2hka * ¡¤b* + 2klb* ¡¤c* + 2lhc* ¡¤a*  ( 1-32)

( a
*

)
2

=
©¦b× c©¦

2

V
2 =

b
2
c

2
sin

2
α

V
2 , ( b

*
)

2
=

c
2
a

2
sin

2
β

V
2 , ( c

*
)

2
=

a
2
b

2
sin

2
γ

V
2

a
*

¡¤b
*

=
1

V2 [ ( b× c) ¡¤( c× a) ] =
1

V2 [ ( b ¡¤c) ( c ¡¤a ) - ( b ¡¤a ) c
2
]

=
a bc2

V2 [ cosαcosβ- cosγ]

同理, b
*

¡¤c
*

=
bca2

V2 ( cosβcosγ- cosα)

c
*

¡¤a
*

=
ca b2

V2 ( cosγcosα- cosβ)

( 1-33)

这里, V 是晶胞的体积,可推导如下:

V
2

= ©¦( a× b) ¡¤c©¦
2

= ©¦a× b©¦
2

c
2
cos

2
( a× b, c)

= ©¦a× b©¦
2
c

2
[ 1 - sin

2
( a× b, c) ] = a

2
b

2
c

2
sin

2
γ- ©¦( a× b)× c©¦

2

= a
2
b

2
c

2
sin

2
γ- [ c× ( a× b) ] ¡¤[ c× ( a× b) ]

= a
2
b

2
c

2
sin

2
γ- [ ( c ¡¤b) a - ( c ¡¤a ) b] ¡¤[ ( c ¡¤b) a - ( c ¡¤a ) b]

= a
2
b

2
c

2
sin

2
γ- a

2
b

2
c

2
[ cos

2
α+ cos

2
β- 2cosαcosβcosγ]

= a
2
b

2
c

2
[ 1 - cos

2
α- cos

2
β- cos

2
γ+ 2cosαcosβcosγ]

V = a bc 1 - cos 2α- cos2β- cos2γ+ 2cosαcosβcosγ ( 1-34)

  由式( 1-32)—式( 1-34)可得正交、立方和六方晶体的 d 如下:

1) 正交晶体: α= β= γ= 90°, V= a bc

1
d

2 =
h2

a
2 +

k2

b
2 +

l 2

c
2 ( 1-35)

  2) 立方晶体: d =
a

h
2

+ k
2

+ l
2

( 1-36)

  3) 六方晶体: a = b, α= β= 90°, γ= 120°, V =
3

2
a 2 c
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( a
*

)
2

= ( b
*

)
2

=
4

3a
2 , ( c

*
)

2
=

1
c

2 ,

a* ¡¤b* =
2

3a
2 , b* ¡¤c* = c* ¡¤a * = 0

1
d

=
4
3

h2 + hk + k2

a 2 +
l 2

c2 ( 1-37)

  ( 5) 晶面( h 1k1l 1 )与( h2 k2l 2 )的夹角 �

晶面夹角应等于其法线的夹角。令法线为:

g1 = h1 a
*

+ k1b
*

+ l 1 c
*

,  g2 = h2 a
*

+ k2b
*

+ l 2c
*

cos�=
g1 ¡¤g2

©¦g1 ©¦©¦g2 ©¦
= d 1d 2 [ ( h1 a

*
+ k1 b

*
+ l 1 c

*
) ¡¤( h2 a

*
+ k2b

*
+ l 2 c

*
) ]

= d 1 d 2 [ h1 h2 ( a
*

)
2

+ k1 k2 ( b
*

)
2

+ l 1 l 2 ( c
*

)
2

+ ( ( h1 k2 + h2 k1 ) a
*

¡¤b
*

+ ( l 2h1 + l 1h 2 ) c* ¡¤a * + ( k1 l 2 + k2l 1 ) b* ¡¤c* ] ( 1-38)

式中 d 1 , d 2 分别是( h1 k1 l 1 )和( h2 k2 l 2 )面的晶面距。

对于六方晶系,利用式( 1-33)及式( 1-37)式可得

cos�=
h1 h2 + k1 k2 +

1
2

( h1 k2 + h2 k1 ) +
3
4

a
2

c
2 l 1l 2

h2
1 + k2

1 + h1 k1 +
3
4

a 2

c2 l 2
1 h2

2 + k2
2 + h2 k2 +

3
4

a 2

c2 l 2
2

( 1-39)

  对于正交晶系,利用式( 1-33)及式( 1-35)可得:

cos�=

h1 h2

a
2 +

k1 k2

b
2 +

l 1l 2

c
2

h
2
1

a 2 +
k

2
1

b2 +
l

2
1

c2

h
2
2

a 2 +
k

2
2

b2 +
l

2
2

c2

( 1-40)

  对立方晶体,由于 a = b= c, 上式简化成:

cos�=
h1 h2 + k1 k2 + l 1 l 2

( h
2
1 + k

2
1 + l

2
1 ) ( h

2
2 + k

2
2 + l

2
2 )

( 1-41)

值得注意的是,立方晶系的晶面交角与点阵常数无关。

( 6) 晶向[ u v w ]的长度

令 L= [ u v w ] ,则其长度 L 可由下式求得:

L
2

= L ¡¤L = [ ua + vb + w c] ¡¤[ ua + vb + w c]

= u
2
a

2
+ v

2
b

2
+ w

2
c

2
+ 2uva ¡¤b + 2vwb ¡¤c + 2wuc ¡¤a

所以 L = u2 a 2 + v2 b2 + w 2c2 + 2( uva ¡¤b + vwb ¡¤c + w uc ¡¤a ) ( 1-42)

  对六方晶系,由上式可得

L = a u2 + v2 +
w

2
c

2

a
2 - uv ( 1-43)

这里, u, v, w 是六方晶系的三轴制指数。

对正交晶系

L = u2 a2 + v2 b2 + w2 c2 ( 1-44)
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  对立方晶系

L = a u2 + v2 + w 2 ( 1-45)

  ( 7) 晶向[ u 1 v1 w 1 ]和[ u 2 v2 w 2 ]的夹角 θ

令 L 1 = [ u1 v1 w 1 ] = u1 a + v1 b+ w 1 c, L2 = [ u2 v2 w 2 ] = u2 a + v2 b+ w 2c,则得到

cosθ=
L1 , L 2

L 1 L 2
( 1-46)

  式中 L 1 , L 2 分别是[ u1 v1 w 1 ]和[ u2 v2 w 2 ]的长度, 可按( 1-42)式求得。

对六方晶系

cosθ=
u 1u2 + v1 v2 + w1 w 2 ( c/ a )

2
-

1
2

( u 1v2 + u2 v1 )

u
2
1 + v

2
1 - u1v1 + w 1 ( c/ a )

2
¡¤ u

2
2 + v

2
2 - u2 v2 + w 2 ( c/ a )

2

( 1-47)

  对正交晶系

cosθ=
u1 u2 a

2
+ v1 v2 b

2
+ w 1 w 2c

2

u
2
1 a

2
+ v

2
1 b

2
+ w

2
1 c

2
¡¤ u

2
2 a

2
+ v

2
2b

2
+ w

2
2 c

2

( 1-48)

  对立方晶系

cosθ=
u1u2 + v1 v2 + w 1w 2

u
2
1 + v

2
1 + w

2
1 ¡¤ u

2
2 + v

2
2 + w

2
2

( 1-49)

1. 8 菱方晶系的两种描述

菱方晶体可采用两套坐标轴来描述,即菱方晶轴和六方晶轴, 如图 1-49 所示。图中 a R ,

bR 和 cR 是菱方轴的基矢,它们之间的夹角为 α。a H , bH 和 cH 是六方轴的基矢, aH 和 bH 的模

相等,夹角为 120°,且都垂直于 c轴。根据图1-49可以求得两组基矢之间的关系。根据基矢关

系又可求得在两组坐标轴下的点阵常数和晶面、晶向指数之间的关系, 现分别讨论如下。

图 1-49 描述菱方晶体的两组坐标系

1.8.1 菱方轴和六方轴的基矢关系

根据图 1-49 所示的几何关系, 可以直接得到

菱方轴和六方轴的基矢关系如下:

a R =
1
3

aH -
1
3

bH +
1
3

cH

bR =
1
3

a H +
2
3

bH +
1
3

cH

cR = -
2
3

a H -
1
3

bH +
1
3

cH

( 1-50)

或写成

aR

bR

cR

=
1
3

1 - 1 1

1 2 1

- 2 - 1 1

aH

bH

cH

( 1-50a )

由此又可得到:
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a H

bH

cH

= 3

1 - 1 1

1 2 1

- 2 - 1 1

- 1 a R

bR

cR

=

1 0 - 1

- 1 1 0

1 1 1

a R

bR

cR

  ( 1-50b)

1.8.2 点阵常数换算公式

由式( 1-50)得到:

a
2
R = aR ¡¤aR =

1
9

( a H - bH + cH ) ¡¤( aH - bH + cH ) =
1
9

( 3a
2
H + c

2
H )

a R ¡¤bR = a
2
R cosα=

1
9

( a H - bH + cH ) ¡¤( a H + 2bH + cH ) =
1
9

c
2
H -

3
2

a
2
H

  由以上二式得到:

a R =
1
3

3a
2
H + c

2
H

cosα=
2c

2
H - 3a

2
H

2( c
2
H + 3a

2
H )

( 1-51)

  类似地,由式( 1-50b)可得:

a H = aR 2( 1 - cosα)

cH = a R 3( 1 + 2cosα)
( 1-52)

1.8.3 晶向指数变换

设 同一晶向在菱方轴下的晶向指数为 [ uR vR w R ] , 在六方轴下的晶向指数为

[ UH VH WH ] ,那么根据线性代数, 由式( 1-50a )和( 1-50b)可直接写出:

UH

VH

WH

=
1
3

1 1 - 2

- 1 2 - 1

1 1 1

uR

vR

wR

( 1-53)

uR

vR

wR

= 3

1 1 - 2

- 1 2 - 1

1 1 1

- 1 UH

VH

WH

=

1 - 1 1

0 1 1

- 1 0 1

UH

VH

WH

( 1-54)

  注意,上式中 UH , VH , W H 是六方晶系三轴制下的指数,如欲得到四指数 uH , vH , tH , w H ,

需按( 1-1)式进一步换算。

例: 利用公式 ( 1-53)和 ( 1-54)很容易得到 [ 111] R‖[ 001] H = [ 0001] H , [ 100] R‖ [ 111] H

= [ 1 101] H ;
1
3

[ 1120] H = [ 110] H‖[ 011] R ,
1
2

[ 1010] H =
1
2

[ 210] H‖[ 112] R 等等。

1.8.4 晶面指数变换

由 1.7节知,一个晶面的晶面指数就是该晶面的法线在倒易点阵中的方向指数。因此晶

面指数的变换问题就等于在倒易空间的晶面法线方向的变换问题。根据上述, 这需要首先确

定在倒易空间中菱方轴和六方轴的基矢(倒易基矢)之间的关系。这个关系可由倒易基矢的

定义及式( 1-50)导出。
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a
*
R =

bR× cR

VR
=

1
9VR

[ ( aH + 2bH + cH )× ( - 2aH - bH + cH ) ]

=
1

3VR
[ aH× bH + bH× cH - cH× a H ] =

VH

3VR
[ a *H - b*H + c*H ]

b
*
R =

cR× aR

VR
=

1
9VR

[ ( - 2a H - bH + cH )× ( a H - bH + cH ) ]

=
VH

3VR
[ b*H + c*H ]

c
*
R =

a R× bR

VR
=

1
9VR

[ ( a H - bH + cH )× ( a H + 2bH + cH ) ]

=
VH

3VR
[ - a *H + c*H ]

故可写成

a
*
R

b*R

c
*
R

=
VH

3VR

1 - 1 1

0 1 1

- 1 0 1

a
*
H

b*H

c
*
H

( 1-55)

a
*
H

b
*
H

c*H

=
3VR

VH

1 - 1 1

0 1 1

- 1 0 1

- 1 aR

bR

cR

=
VR

VH

1 1 - 2

- 1 2 - 1

1 1 1

a R

bR

cR

( 1-56)

  和 1.8.3节中的讨论类似, 根据式 ( 1-55)及 ( 1-56)可得到晶面法线在倒易空间的指数

(也就是在正空间的晶面指数)的变换公式如下:

hH′

kH′

lH′

=

1 0 - 1

- 1 1 0

1 1 1

hR

kR

lR

( 1-57)

hR′

kR′

lR′

=

1 - 1 1

1 2 1

- 2 - 1 1

hH

kH

lH

( 1-58)

  由上式求得的带一撇的晶面指数尚需乘以适当的公因子,以化为互质的最小指数。

例: 根据以上公式不难得到, ( 111) R‖( 0001) H , ( 100) R‖( 1101) H ; ( 1120) H‖( 011) R ;

( 1010) H‖( 112) R 等等。

最后我们指出,在图 1-49中当 α= 60°时, 这个特殊的菱方晶体就是 FCC。因此, 该图清

楚地表示了菱方、六方和面心立方结构的关系。特别是, 公式( 1-57)和( 1-58)给出了 FCC—

H CP 型马氏体相变的位向关系。根据这两个公式, 也可以由 FCC 晶体中的间隙位置求出

H CP 晶体中的间隙位置,反之亦然。

习  题

1-1 布拉维点阵的基本特点是什么?

1-2 论证为什么有且仅有 14种 Bravais 点阵。
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1-3 以 BCC, FCC 和六方点阵为例说明晶胞和原胞的异同。

1-4 什么是点阵常数? 各种晶系各有几个点阵常数?

1-5 分别画出锌和金刚石的晶胞, 并指出其点阵和结构的差别。

1-6 写出立方晶系的{123}晶面族和〈112〉晶向族中的全部等价晶面和晶向的具体指

数。

1-7 在立方晶系的晶胞图中画出以下晶面和晶向: ( 102) , ( 112) , ( 213) , [ 110] , [ 111] ,

[ 120]和[ 321]。

1-8 标注图 1-50所示立方晶胞中的各晶面及晶向指数。

图 1-50

1-9 写出六方晶系的{1120}, {1012}晶面族和< 21 10> ,〈1011〉晶向族中的各等价晶

面及等价晶向的具体指数。

1-10 在六方晶胞图中画出以下晶面和晶向: ( 0001) , ( 0110) , ( 2110) , ( 1012) , ( 1012) ,

[ 0001] , [ 1010] , [ 1210] , [ 0111]和[ 0111]。

1-11 标注图 1-51 中所示的六方晶胞中的各晶面及晶向指数。

图 1-51

1-12 用解析法求图 1-51( b)中的各晶向指数(按三指数—四指数变换公式)。

1-13 根据 F CC 和 HCP 晶体的堆垛特点论证这两种晶体中的八面体和四面体间隙的

·54·



尺寸必相同。

1-14 以六方晶体的三轴 a , b, c为基, 确定其八面体和四面体间隙中心的坐标。

1-15 按解析几何证明立方晶系的[ h k l ]方向垂直于( h k l)面。

1-16 由六方晶系的三指数晶带方程导出四指数晶带方程。

1-17 画出立方晶系的( 001)标准投影。要求标出所有低指数(指数不大于 3)的点和晶

带大圆。(禁查参考书或笔记)。

1-18 用解析法验证各晶带大圆上的极点(晶面)确系共带的,并求出晶带轴。

1-19 画出六方晶系的( 0001)标准投影。要求标出( 0001) , {1010}, {1120}和{1012}等

各个晶面的面痕(大圆)。

1-20 用解析法求上题中各晶面的交线的晶向指数,并标于上述( 0001)标准投影图中。

1-21 求出立方晶体中指数不大于 3的低指数晶面的晶面距 d 和低指数晶向长度 L

(以晶胞边长 a 为单位)。

1-22 求出六方晶体中 [ 0001] , [ 1010] , [ 1120]和 [ 1011]等晶向的长度(同点阵常数 a

和 c为单位)。

1-23 计算立方晶体中指数不大于 3的各低指数晶面间的夹角(列表表示)。为什么夹

角和点阵常数无关?

1-24 计算立方晶体中指数不大于 3 的各低指数晶向间的夹角(列表表示 ) , 并将所得

结果和上题比较。

1-25 计算六方晶体中( 0001) , {1010}和{1120}之间的夹角。

1-26 分别用晶面夹角公式及几何法推导六方晶体中( 1012)面和( 1012)面的夹角公式

(用点阵常数 a 和 c表示)。

1-27 利用上题所得的公式具体计算 Zn ( c/ a = 1. 86) , Mg ( c/ a = 1. 62)和 T i( c/ a =

1. 59) 3种金属的( 1012)面和( 1012)面的夹角。

1-28 将( 1012)和( 1012)分别换成[ 1011]和[ 1011] ,重做 1-26, 1-27题。

1-29 推导菱方晶体在菱方轴下的点阵常数 a R、αR 和在六方轴下的点阵常数 aH , cH 之

间的换算公式。

1-30 已知 α-A l2 O3 (菱方晶体)的点阵常数为 aR = 5. 12�,αR = 55°17′, 求它在六方轴

下的点阵常数 a H 和 cH。
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第 2 章 固体材料的结构

2.1 引  言

  固体材料的各种性质主要取决于它的晶体结构。因此, 要正确地选择性能符合要求的材

料或研制具有更好性能的材料,首先要熟悉、乃至控制其结构。除了实用意义外, 研究固体材

料的结构还有很大的理论意义, 因为材料的结构是和组成材料的原子之间的作用力——结

合键密切相关的,而结合键乃是各种固体理论的基本出发点(或基本参数)。通过固体材料结

构的研究可以最直接、最有效地确定结合键的类型和特征。

由于以上原因, 固体材料的结构测定已成为材料科学中一个独立的、重要的研究领域,

即所谓结构分析。结构分析的方法很多, 其中最重要、应用最广泛的方法就是 X 光、电子和

中子衍射方法,其基本原理在于一定的晶体结构对应着一定的衍射图象和衍射线(或斑点)

强度,通过对衍射图象和强度的分析即可推知晶体结构。具体的测定和分析方法请参考有关

的书籍。

由于晶体结构和组成晶体的原子的结构密切相关, 本章首先简单复习物理和化学中学

过的原子结构和结合键,然后以此为基础, 着重讨论各种重要类型固体材料的结构及其性能

特点。这些材料包括:金属、非金属、离子晶体、陶瓷材料、合金(包括固溶体和金属间化合

物)等。

通过本章学习,除了要掌握一些基本概念(如合金相和组织的概念, 成分的表示等)外,

还要熟悉一些典型晶体的结构、特点和决定结构的主要因素、结构与性能的关系等。

2.2 原 子 结 构

本节讨论孤立(或自由)原子的电子结构, 也就是处于气态 (或蒸汽中)的原子的电子结

构。

2.2.1 经典模型和玻尔理论

经典的原子模型认为, 原子是由带正电荷+ Ze 的原子核和 Z 个绕核旋转的电子组成

( Z 是原子序数)。为了解释原子的稳定性和原子光谱(尖锐的线状光谱) , 玻尔对此经典模型

作了两点重要的修正:

( 1) 电子不能在任意半径的轨道上运动,只能在一些半径为确定值 r 1 , r 2 , ⋯的轨道上运

动。我们把在确定半径的轨道上运动的电子状态称为定态。每一定态 (即每一个分立的 r

值)对应着一定的能量 E ( E = 电子的动能+ 电子与核之间的势能)。由于 r 只能取分立的数

值,能量 E 也只能取分立的数值, 这就叫能级的分立性。当电子从能量为 E 1 的轨道跃迁到

能量为 E 2 的轨道上时, 原子就发出(当 E 1 > E 2 时)或吸收 (当 E 1 < E 2 时)频率为 ν的辐射

波。ν值符合爱因斯坦公式
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E 1 - E 2 = hν ( 2-1)

式中 h 是普朗克常数, h = 6. 63× 10
- 34

J·s。

( 2) 处于定态的电子, 其角动量 L 也只能取一些分立的数值, 且必须为
h
2π
的整数倍,

即

L = ©¦r× mu©¦= k
h
2π

( 2-2)

式中 m 和 u 分别为电子的质量和速度, k为整数。( 2-2)式就称为角动量的量子化条件。

能量的分立性和角动量的量子化条件,就是玻尔理论的基本思想。对于氢原子, 轨道是

圆形的。对于非氢原子,轨道可以是椭圆形的, 此时就需要引入两个量子数。一个是度量轨

道能量的主量子数 n, 另一个是度量轨道角动量的角量子数 k。可以认为 n 和 k 分别决定了

椭圆的长轴和短轴,而 k/ n 则决定了椭圆的离心率。

2.2.2 波动力学理论和近代原子结构模型

玻尔理论虽然能定性地解释原子的稳定性 (定态的存在)和线状原子光谱, 但在细节和

定量方面仍与实验事实有差别。特别是,它不能解释电子衍射现象, 因为它仍然是将电子视

为服从牛顿力学的粒子。从理论上讲它也是不严密的, 因为它给牛顿力学硬性附加了两个限

制条件,即能量的分立性和角动量的量子化条件。要克服玻尔理论的缺陷和矛盾, 就必须摒

弃牛顿力学,建立崭新的理论, 这就是波动力学(或量子力学)理论。

按照波动力学观点,电子和一切微观粒子都具有二象性, 即既具有粒子性, 又具有波动

性。联系二象性的基本方程是:

λ=
h
P

=
h

mu
( 2-3)

此式表明, 一个动量为 P = mu 的电子 ( 或其它微观粒子 )的行为 (或属性) 宛如波长为

λ= h/ P 的波的属性。从上式可以看出,如果通过改变外场而改变电子的动量, 电子波的波长

也就随之而变。将实验中通常遇到的电子速率和质量值代入上式计算出波长λ后即可发现,

λ值正好和晶体中相邻原子间的距离为同一数量级, 因而有可能满足布拉格公式而发生电

子(被晶体)衍射效应。因此, ( 2-3)式可以认为是一切有关原子结构和晶体性质的理论的实

验基础。

由于电子具有波动性,谈论电子在某一瞬时的准确位置就没有意义。我们只能询问电子

出现在某一位置的几率(可能性) ,因为电子有可能出现在各个位置, 只是出现在不同位置的

几率不同。以电子衍射实验为例, 衍射线(或斑点)出现在许多位置,不同位置的衍射线(或斑

点)具有不同的黑度, 黑度大的地方就是出现电子的几率大的位置。同样, 对于定态的原子来

说,电子也不是位于确定半径的平面轨道上,而是有可能位于核外空间的任何地方, 只是在

不同的位置出现电子的几率不同。这样,经典的轨道概念就必须摒弃。人们往往用连续分布

的“电子云”代替轨道来表示单个电子出现在各处的几率, 电子云密度最大的地方就是电子

出现几率最大的地方。

为了定量地描述电子的状态和出现在某处的几率, 需要引入一个几率波的波函数

ψ( r , t) , 而©¦ψ©¦2 = ψψ
* 就是在 t 时刻, 在位矢为 r 处单位体积内找到电子的几率(也就是在 r

处的电子云密度)。ψ满足波动力学基本方程, 即薛定谔方程:
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i h
�ψ
�t

= Ĥ ψ ( 2-4)

式中 h =
h

2π
, Ĥ 是哈密顿算符(能量算符) ,

Ĥ = -
h

2

2m
è

2
+ V ( 2-5)

这里, V 是势能, è
2
是拉普拉斯算符,

è
2

=
�

2

�x
2 +
�

2

�y
2 +
�

2

�z
2

  在外场不变,因而总能量 E 恒定(电子处于定态)的情况下, 波函数 ψ可以写成:

ψ= exp -
i
h E t u( x , y , z ) ( 2-6)

将( 2-6)代入( 2-4)就得到定态薛定谔方程:

Ĥ u = Eu ( 2-7)

式中, u 是波函数随空间变化的部分。

方程( 2-4)和 ( 2-7)就是波动力学的基本方程。原则上, 只要给定了势函数 V,就可以解

出波函数,进而求出能量 E , 角动量 L 等物理量。关于在各种情况下薛定谔方程的解法可参

看量子力学教程。这里只是指出,由于波函数要满足单值、有限、连续等边界条件, 能量 E、角

动量 L 等物理量都只能取分立的数值, 称为本征值;相应的波函数称为本征函数。

对于孤立原子,每个电子都是在核和其它电子的势场中运动。如果将势场看成是有心力

场,求解薛定谔方程,就可得到波函数和相关的物理量(如 E , L 等)。所得公式中包含 4 个只

能取整数值的参数 n, l , m和 m s, 这就是大家熟知的 4个量子数,即主量子数 n, 角量子数 l,

(轨道)磁量子数 m 和自旋磁量子数 m s。

主量子数 n 是决定能量的主要参数(对氢原子则是唯一参数, Eα∝- 1/ n
2
) , n= 1, 2,⋯,

(正整数)。

轨道角量子数 l 决定了轨道角动量的大小。对碱金属原子, 能量不仅与 n 有关,还与 l

有关, l= 0, 1, 2,⋯, ( n- 1) 共 n 个值。

轨道磁量子数 m 决定了轨道角动量在外磁场方向的投影值。m= 0,±1,±2,⋯, ±l。

自旋磁量子数 m s 决定了自旋角动量在外磁场方向的投影值, m s= ±
1
2

(共两个值)。

这样,在不考虑电子的自旋-轨道耦合(即不考虑电子的自旋运动和轨道运动之间的磁

相互作用)的情况下, 一般原子中的电子状态(包括 E 和 L 值)就是由 n, l , m和 ms 4个量子

数决定的,而波函数可以写成 u= un l m m
s
。

虽然近代原子模型中不存在电子按确定轨道一层一层排列的概念, 但人们习惯上还是

将核外电子按能量分组或按 n 分成壳层。例如 n= 1, 2, 3, ⋯分别称为第 1, 第 2, 第 3,⋯壳

层,并用字母 K , L, M, ⋯表示。对同一个 n 值(即同一壳层) ,又按 l 值分成若干次壳层, 并用

字母 s, p , d , f 等分别表示 l= 0, 1, 2, 3的次壳层。于是,对于一个处于 n= 2, l= 0的电子, 我

们就说它处于 2s 态;处于 n= 2, l= 1的电子就是 2p 态电子,等等。有时也把状态说成“轨

道”, 例如 3d 轨道上的电子就是指 3d 态电子 (即 n= 3, l = 2 状态的电子)。当然, 这里“轨

道”的含义是电子云, 而不是经典的轨道。

要进一步分析各种状态的电子云形状和分布, 就需求出该状态的波函数 unlm (暂不考虑

自旋的影响)。通常将波函数写成:
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图 2-1 氢原子的 2p 和 3p 态电子的径向分布几率图

( a )                 ( b)

( c)                 ( d)

图 2-2 s态电子的角分布几率图
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unl m = Rnl ( r ) Yl m (φ, θ) ( 2-8)

式中 R nl ( r )是径向分布函数, ©¦Rn l( r ) ©¦
2
= Rnl ( r )·R

*
nl ( r )称为径向几率因子,代表在 r 处找

到一个( n, l , m)态电子的几率。Yl m (φ, θ)是角分布函数, ©¦Yl m ©¦
2
= Yl m (φ, θ) Y

*
l m (φ, θ)代表在

(φ,θ)处找到( n, l , m)态电子的几率。

为了形象地表示电子云的形状和分布,可以分别作出径向分布几率图( ©¦R nl( r) ©¦
2
-r 关系

图)和角分布几率图(或称极图,即©¦Ylm ©¦
2
-(φ, θ)关系图)。由此二图就很容易按( 2-8)式求得

在( r ,φ,θ)处( n, l , m)态的电子云密度。显然,径向分布几率图必然是球对称的 (球心在原子

核)。为了进一步了解以上二图的特点, 图 2-1 画出了氢原子的 2p 和 3p 态电子的径向分布

几率图,图 2-2至图 2-5 画出了氢原子的 s, p , d 和 f 态电子的角分布几率图。从图可看出:

1) ( n, l)态电子的径向分布几率图上存在着 n r = n- l- 1个球节(球节是指©¦Rn l©¦
2
= 0 而

r≠0的位置)。

2) s 态电子的角分布几率图总是球对称的。s 态只有一个轨道,即 l = 0, m= 0 的轨道

(或次壳层) ,如图 2-2所示。

3) p 态电子的角分布几率图是轴对称的, 如图 2-3 所示。p 态有三个轨道, 即 l = 1,

m= 0和 m= ±1。但是,从 m的意义可知, 如果没有外场, m= 0 和 m= ±1的状态是没有区

别的,因为任何方向的参考轴都是等价的, 因而此时 p 态的角分布几率图仍然是球对称的。

图 2-3 p 态电子的角分布几率图

( a ) 外场沿 z 轴 ( b) 在晶体中 (晶体场沿 x , y, z 轴 )
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然而在分子或晶体中,由于原子间相互作用力的存在, 三个 p 态轨道是相互正交的, 这对于

理解某些分子或晶体的结构是非常重要的(见 2.4节, 2.5节)。

4) 基于同样的理由, 在没有外场的情形下, d 态和 f 态电子的角分布几率图也应该是

球对称的,但在分子或晶体中, 它们就不再是球形的。d 态包括 5 个轨道,即 l = 2, m= 0,±1

和±2。f 态包括 7个轨道,即 l = 3, m= 0,±1,±2,±3。图 2-4给出了 d 态电子的角分布几

率。

图 2-4 d 态电子的角分布几率图

( a ) 外场沿 z 轴 ( b) 在晶体中 (晶体场沿 x , y, z 轴 )
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5) 从图 2-1知,当 r 较大时©¦Rnl ©¦
2
≈const ,因此, 对于原子的外层电子(价电子)来说, 由

于 r～10
- 10

m (相当于晶体中原子间的距离) , 故©¦R nl ©¦
2
不随 r 变化, 因而按照 ( 2-8)式, 外层

(价)电子云的形状就基本上取决于角分布几率图的形状。这对于分析晶体中结合键的方向

性是很重要的。

2. 2. 3 能级图和元素的原子结构

2.2.3.1 能级和能级图

  如上所述, 电子的状态是用波函数 unl m m
s
来描述的, 因此, 每一组 n, l , m 和 ms 值就决定

了一个状态,相应地也决定了一定的能量。但是,在没有外场的情形下, 能量是与轨道磁量子

数m 无关的,这样, n, l 和m s 相同而 m 不同的状态将具有相同的能量。我们把不同状态对应

着相同能量的现象称为简并。显然在有外场时简并就消失了(每个状态对应一个特定的能

量)。为了表示自由原子中电子的能量水平(能级) ,我们假定没有外场, 并且暂时不考虑自旋

的影响。这时 E = E n l。于是我们就可以将所有元素的各种电子态( n, l)按能量水平 E nl排列成

所谓能级图,如图 2-5所示。

图 2-5 元素的能级图

从能级图可以看出以下几个特点:

( 1) E nf > E nd > E np > E ns。

( 2) E nl> E ( n- 1) l。

( 3) E ns> E ( n- 1) p。

( 4) E ns , E ( n- 1) d和 E ( n - 2) f三者的关系随元素而异。对 Z 大的元素, E ns> E ( n- 1) d > E ( n- 2) f ;

但对 Z 小的元素,情况相反。
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以上特点就是我们分析原子的电子结构(电子填充过程)的基础。

2.2.3.2 自由原子的电子结构

现在我们就根据上述能级图来讨论在没有外场的情形下各元素原子(自由或孤立原子)

中核外电子的分布,即它们是占据什么状态。分析这个问题有两条基本原则:

( 1) 能量最低原则 各电子应占据能量尽量低的状态。如果仅根据这条原则, 所有电子

都应该占据 1s态(第一壳层)。但事实不然, 因为还要服从下述泡利不相容原理。

( 2) 泡利不相容原理 不允许两个电子的 4 个量子数都分别相等(即不允许 n1 = n2 , l 1

= l 2 , m 1 = m 2 , m s
1
= ms

2
)。换言之,由 4 个具体的量子数确定的状态只能被一个电子占据。也

有些书上将泡利不相容原理表述为:“每个状态 (或每个轨道)只能容纳两个自旋相反的电

子”。这里所说的一个状态是指由一组 n, l 和 m 决定的状态。既然两个电子的 n, l , m 都相

同,那么它们的自旋磁量子数 ms 必然不同——一个是+ 1/ 2, 另一个就是- 1/ 2。这就叫自旋

相反(或自旋反平行)。按照这种规定, s态最多只能容纳两个电子 l= 0; m= 0; m s= ±
1
2

;

p 态最多只能容纳 6 个电子 l= 1; m= 0,±1; ms= ±
1
2

; d 态最多只能容纳 10 个电子

l = 2; m= 0,±1,±2; ms= ±
1
2

; f 态最多只能容纳 14 个电子( l = 3; m= 0, ±1, ±2,

±3; m s= ±1/ 2)。总之,有几个 m值, 就有几个轨道,每个轨道上可容纳两个电子。那么, 对

于给定的 n 值有几个 m 值呢? 这可从下表推知:

l 值 0 P1 !2 O3 �⋯ n- 1 6

m 值 0 P0 �,±1 0 �, ±1, ±2 0 �,±1,±2, ±3 ⋯ 0 ~,±1,⋯ ,±( n- 1)

m 值的个数 1 P3 !5 O7 �⋯ 2  ( n- 1) + 1

因此,对给定的 n 值, 有( n- 1)个 l 值,对应着 1+ 3+ 5+ 7+ ⋯+ [ 2( n- 1) + 1]个 m 值。故

m 值的个数为
1+ [ 2( n- 1) + 1]

2
·n= n

2
。这表明第 n 壳层有 n

2
个轨道(每个轨道对应一组

n, l , m 值) , 因而可容纳 2n
2 个电子。

现在我们就根据能级图和上述两条原则来讨论周期表中各元素的原子结构。

第Ⅰ周期只有一个电子壳层( n= 1) ,一个状态(或轨道) ,即 1s态, 故第Ⅰ周期只有两个

元素: H ( 1s) 1 和 He( 1s)
2 (上标为该状态的电子数)。

第 Ⅱ周期有两个电子壳层 ( n= 2) , 可占据的状态数 (或轨道数) 为 1( 1s) + 1( 2s) +

3( 2p ) = 5, 可容纳的电子数为 10,故包含 8个元素:从 Li( 1s)
2 ( 2s)

1 到 Ne( 1s)
2 ( 2s) 2 ( 2p ) 6。

第Ⅲ周期有三个电子壳层,可占据的状态数应为 5+ 1( 3s) + 3( 3p ) + 5( 3d ) = 14。但从

能级图(图 2-5)可知, 对轻元素( Z 小的元素) , E 3 d > E 4s , 故第三壳层中不包括 3d 态, 因而总

状态数为 5+ 4= 9, 总电子数为 10+ 8= 18, 故第Ⅲ周期也只有 8 个元素:从 N a ( 1s)
2
( 2s)

2

( 2p ) 6 ( 3s) 1 到 A r( 1s)
2 ( 2s) 2 ( 2p ) 6 ( 3s) 2 ( 3p ) 6。

以上三个周期就是所谓短周期。其特点是所有元素的电子态均为 s或 p 态 (称为 sp 元

素)。

从第Ⅳ周期开始,不仅包含 sp 元素, 还包含 d 或 f 元素, 即电子填充在 d 或 f 轨道, 因
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而第Ⅳ到第Ⅶ周期都称为长周期。和上面短周期的分析方法类似, 只要根据能级图和元素的

原子序数(即核外电子数)即可写出其电子结构。这里只指出 3 个特点:

( 1 ) 凡是外层电子填充在 d 轨道的元素都称为过渡族元素。因此, 第Ⅳ周期中从

Sc( z= 21)到 Cu( z= 29) ,第Ⅴ周期中从 Y( z = 39)到 A g( z = 47) ,第Ⅵ周期中从 Hf( z = 72)

到A u( z= 79)均为过渡族元素。

( 2) 凡是外层电子填充在 4f 轨道上的元素称为镧系元素, 包括第Ⅵ周期中从

La( z= 57)到Lu ( z = 71)的 15个元素。凡是外层电子填充在 5f 轨道上的元素称为锕系元

素,包括从 Ac( z = 89)到 Lw ( z = 103)的 15个元素。

( 3) 从能级图可知,对过渡族元素, E ns和 E ( n- 1) d的能量相近。对镧系和锕系元素, E ns、

E ( n - 1 ) d和 E ( n - 2 ) f的能量都相近, 因此这些元素都是变价的。镧系元素的物理和化学性质非常

相似,其原因就在于 E 6 s、E 5d和 E 4f能级非常相近。

表 2-1列举了周期表上各元素的原子结构, 这对于研究分子和固体的结合键是非常有

用的。要强调指出的是, 表中列举的都是自由原子的基态结构,即既没有外场作用, 原子也没

有被激发,因而各电子都处于尽可能低的能级(这种状态就称为基态或正常态)。

表 2-1 元素的原子结构

元素及原子序数 主量子数及角量子数

n=

l =

1 �H

2 He

.

.

.

.

1 ~2 �3 M4 �

0 ~0 �1 �0 M1 �2 �0 �1 a2 �3 �

1 ~

2

3 �Li . . 2 ~1 �

4 �Be . . 2 ~2 �

5 �B . . 2 ~2 �1 �

6 �C . . 2 ~2 �2 �

7 �N . . 2 ~2 �3 �

8 �O . . 2 ~2 �4 �

9 �F . . 2 ~2 �5 �

10 �Ne . . 2 ~2 �6 �

11 �Na . . 2 ~2 �6 �1 M

12 �Mg . . 2 ~2 �6 �2 M

13 �Al . . 2 ~2 �6 �2 M1 �

14 �Si . . 2 ~2 �6 �2 M2 �

15 �P . . 2 ~2 �6 �2 M3 �

16 �S . . 2 ~2 �6 �2 M4 �

17 �Cl . . 2 ~2 �6 �2 M5 �

18 �Ar . . 2 ~2 �6 �2 M6 �

19 �K . . 2 ~2 �6 �2 M6 �1 �

20 �Ca . . 2 ~2 �6 �2 M6 �2 �

21 �Sc . . 2 ~2 �6 �2 M6 �1 �2 �

22 �T i . . 2 ~2 �6 �2 M6 �2 �2 �

23 �V . . 2 ~2 �6 �2 M6 �3 �2 �
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续表

元素及原子序数 主量子数及角量子数

n=

l =

1 ~2 �3 M4 �

0 ~0 �1 �0 M1 �2 �0 �1 a2 �3 �

24 �Cr . . 2 ~2 �6 �2 M6 �5 �1 �

25 �Mn . . 2 ~2 �6 �2 M6 �5 �2 �

26 �Fe . . 2 ~2 �6 �2 M6 �6 �2 �

27 �Co . . 2 ~2 �6 �2 M6 �7 �2 �

28 �Ni . . 2 ~2 �6 �2 M6 �8 �2 �

29 �Cu . . 2 ~2 �6 �2 M6 �10 �1 �

30 �Zn . . 2 ~2 �6 �2 M6 �10 �2 �

31 �Ga . . 2 ~2 �6 �2 M6 �10 �2 �1 a

32 �Ge . . 2 ~2 �6 �2 M6 �10 �2 �2 a

33 �As . . 2 ~2 �6 �2 M6 �10 �2 �3 a

34 �Se . . 2 ~2 �6 �2 M6 �10 �2 �4 a

35 �Br . . 2 ~2 �6 �2 M6 �10 �2 �5 a

36 �Kr . . 2 ~2 �6 �2 M6 �10 �2 �6 a

n=

l =

1 �2 �3 �4 d5 x6 0

— — — 0 d1 �2 �3 30 x1 �2 �0 0

37 �Rb . 2 �8 �18 62 d6 �1 x

38 �Sr . 2 �8 �18 62 d6 �2 x

39 �Y . 2 �8 �18 62 d6 �1 �2 x

40 �Zr . 2 �8 �18 62 d6 �2 �2 x

41 �Nb . 2 �8 �18 62 d6 �4 �1 x

42 �Mo . 2 �8 �18 62 d6 �5 �1 x

43 �T c . 2 �8 �18 62 d6 �6 �1 x

44 �Ru . 2 �8 �18 62 d6 �7 �1 x

45 �Rh . 2 �8 �18 62 d6 �8 �1 x

46 �Pd . 2 �8 �18 62 d6 �10 �—

47 �Ag . 2 �8 �18 62 d6 �10 �1 x

48 �Cd . 2 �8 �18 62 d6 �10 �2 x

49 �In . 2 �8 �18 62 d6 �10 �2 x1 �

50 �Sn . 2 �8 �18 62 d6 �10 �2 x2 �

51 �Sb . 2 �8 �18 62 d6 �10 �2 x3 �

52 �T e . 2 �8 �18 62 d6 �10 �2 x4 �

53 �I . 2 �8 �18 62 d6 �10 �2 x5 �

54 �Xe . 2 �8 �18 62 d6 �10 �2 x6 �

55 �Cs . 2 �8 �18 62 d6 �10 �2 x6 �1 0

56 �Ba . 2 �8 �18 62 d6 �10 �2 x6 �2 0

57 �L a . 2 �8 �18 62 d6 �10 �2 x6 �1 �2 0

58 �Ce . 2 �8 �18 62 d6 �10 �2 32 x6 �2 0

59 �Pr . 2 �8 �18 62 d6 �10 �3 32 x6 �2 0

60 �Nd . 2 �8 �18 62 d6 �10 �4 32 x6 �2 0

61 �Pm . 2 �8 �18 62 d6 �10 �5 32 x6 �2 0
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续表

元素及原子序数 主量子数及角量子数

n=

l=

1 ~2 �3 �4 M5 a6 �

— — — 0 M1 �2 �3 �0 a1 �2 �0 �

62 �Sm . 2 ~8 �18 �2 M6 �10 �6 �2 a6 �2 �

63 �E u . 2 ~8 �18 �2 M6 �10 �7 �2 a6 �2 �

64 �Gd . 2 ~8 �18 �2 M6 �10 �7 �2 a6 �1 �2 �

65 �T b . 2 ~8 �18 �2 M6 �10 �9 �2 a6 �2 �

66 �Dy . 2 ~8 �18 �2 M6 �10 �10 32 a6 �2 �

67 �Ho . 2 ~8 �18 �2 M6 �10 �11 32 a6 �2 �

68 �E r . 2 ~8 �18 �2 M6 �10 �12 32 a6 �2 �

69 �T m . 2 ~8 �18 �2 M6 �10 �13 32 a6 �2 �

70 �Yb . 2 ~8 �18 �2 M6 �10 �14 32 a6 �2 �

71 �L u . 2 ~8 �18 �2 M6 �10 �14 32 a6 �1 �2 �

72 �Hf . 2 ~8 �18 �2 M6 �10 �14 32 a6 �2 �2 �

最后我们还要简单地讨论一下电子填充次-次-壳层的规则。这里所谓次-次-壳层,是指

主量子数 n 和角量子数 l 都相同的壳层。这规则就是: n 和 l 都相同的电子力图占据自旋相

同的次-次-壳层, 或者说尽可能保持自旋不成对。(如果两个电子的 ms 值分别为+ 1/ 2 和

- 1/ 2, 则说它们的自旋是成对的)。这个规则就称为自旋不成对规则或洪德规则。既然电子

的 n, l 和 ms 值都相同,那么按照泡利不相容原理, 它们的 m值就不相同。例如, 氮的最外层

电子态是 ( 2p )
3
, 三个外层电子不仅 n 和 l 相同, m s 也相同 (或者都是 + 1/ 2, 或者都是

- 1/ 2) ,而 m值则分别为 0, 1和 - 1。然而, 对于外层电子态是( 2p )
4
的氧来说, 4个外层电

子的自旋量子数不可能都相同,这是因为 m 值只有 3 个( 0, 1和- 1) , 因而 4个电子中至少

有 2个具有相同的 m值。按泡利不相容原理,这 2 个电子的 ms 值必须不同,或者说, 它们的

自旋是成对的, 而自旋不成对的电子最多只有 2 个。这样, 氧的 4 个外层电子的状态就是

( n, l , m, ms) = ( 2, 1, 0, 1/ 2) , ( 2, 1, 0, - 1/ 2) , ( 2, 1, 1, 1/ 2)和( 2, 1, - 1, 1/ 2)。

自旋不成对规则并非一条独立的规则,而是能量最低原则的结果, 因为自旋不成对的状

态比成对的状态具有更低的能量。虽然如此, 这条规则对于分析结合键和物质的磁性都是很

重要的。

2. 2. 4 原子稳定性和能级的实验测定

2.2.4.1 原子稳定性

  原子的稳定性可以通过测定其电离能来确定。所谓电离能就是将原子的外层电子击出

所需的最小能量,也叫电离电位, 单位是 V 或 eV。依次将原子的 1个、2个、3 个⋯⋯外层电

子击出所需的最小能量就分别称为 1级、2 级、3级⋯⋯电离电位。显然,某电子态越稳定, 相

应的电离电位就越高。作为例子, 表 2-2 列举了短周期中若干元素的电离电位值。分析表中

的数据可以得出以下结论:

( 1) 中性原子的电离电位最低。随着离子价增加,电子越来越难被击出, 电离电位也就
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越来越高,因此表 2-2中所有元素的 1级电离电位都最低, 2级、3级,⋯电离电位依次升高。

表 2-2 若干元素的电离电位

元素 电离电位/ V 电离过程 终态电子结构

He 1 D级 24 �. 465 He→He+ ( 1 �s) 1

Li 1 D级 5 �. 37 L i→Li+ ( 1 �s) 2

2 D级 75 �. 28 L i+ →Li+ + ( 1 �s) 1

Be 1 D级 9 �. 28 Be→Be+ ( 1 �s) 2( 2s) 1

2 D级 18 �. 12 Be+ →Be+ + ( 1 �s) 2

3 D级 153 �. 1 Be+ + →Be+ + + ( 1 �s) 1

B 1 D级 8 �. 28 B→B+ ( 1 �s) 2( 2s) 2

2 D级 25 �. 0 B+ →B+ + ( 1 �s) 2( 2s) 1

3 D级 37 �. 75 B+ + →B+ + + ( 1 �s) 2

4 D级 258 �. 1 B+ + + →B+ + + + ( 1 �s) 1

C 1 D级 11 �. 217 C→C+ ( 1 �s) 2( 2s) 2( 2p ) 1

2 D级 24 �. 27 C+ →C+ + ( 1 �s) 2( 2s) 2

3 D级 47 �. 65 C+ + →C+ + + ( 1 �s) 2( 2s) 1

4 D级 64 �. 22 C
+ + + →C

+ + + + ( 1 �s) 2

5 D级 389 �. 9 C+ + + + →C+ + + + + ( 1 �s) 1

O 1 D级 13 �.55 O→O+ ( 1 �s) 2( 2s) 2( 2p ) 3

F 1 D级 18 �.6 F→F + ( 1 �s) 2( 2s) 2( 2p ) 4

Ne 1 D级 21 �.47 Ne→Ne+ ( 1 �s) 2( 2s) 2( 2p ) 5

Na 1 D级 5 �.12 Na→Na+ ( 1 �s) 2( 2s) 2( 2p ) 6

  ( 2) ( 1s)
2
是比较稳定的状态, 因而要使 ( 1s)

2
电离成 ( 1s)

1
需要很高的电离电位。这就

是为什么 H e的 1级电离电位就很高, 而 Li的 2级、Be的 3级, B的 4级以及 C 的 5级电离

电位都比其前一级电离电位高得多。

( 3) 在其它因素相同的情况下, 核电荷越大的元素, 其同级电离电位也越高。例如, Be

的一级电离电位比 Li高,而 O, F, N e 的一级电离电位也是依次升高的。

( 4) 次外层电子对外层电子有屏蔽作用, 即减弱核对外层电子的库仑引力,从而使后者

的电离电位减小。例如硼的一级电离电位低于铍,钠的一级电离电位远低于氖(若仅按核电

荷的大小,次序应该相反)。

总之, 衡量原子稳定性的电离电位取决于三个因素, 即: ( 1s)
2
的稳定性、核电荷的大小

和屏蔽效应。

值得指出的是,重元素的( ns)
2
电子态也是稳定的,而且 n 越大越稳定。例如 A l(外层结

构是( 3s)
2
( 3p )

1
)一般是三价, 而不形成稳定的 Al

+
离子。但 T l(外层结构是( 6s)

2
( 6p )

1
)却容

易形成单价的铊盐, 而不易形成三价铊盐。同样, In 和 Sn 的( 5s) 2 电子态也是稳定的。当这

些重元素在形成合金时, ( ns)
2
电子态也是稳定的,即( ns)

2
电子不起键合作用。

2.2.4.2 原子能级的实验测定

当一个处于基态的自由原子受到高速电子 (或其它粒子)的轰击时, 根据入射电子的能
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量,可能发生以下各种情况:

( 1) 原子的外层电子由基态的能级 E 1 跃迁到更高的(激发态)能级 E 2。当电子由能级

E 2 返回能级 E 1 时,原子就发出一定频率 ν的可见光。ν值由下式确定:

E 1 - E 2 = hν ( 2-9)

  ( 2) 当入射电子的能量更高时, 可以将外层电子击出而脱离原子, 这就是上述电离现

象。

( 3) 当入射电子的能量足够高时, 可以将内层电子击出, 随后在它外层的电子跃迁到该

层,并发出波长为 0.1nm 左右的 X光, 其频率 ν也由( 2-9)式决定(此时 E 2 是内层电子的能

级, E 1 是该层外面跃迁电子的能级)。

无论是发射可见光还是发射 X 光,只要测定辐射线的频率和强度, 就可推知原子的各

电子态的能级,以及从一个状态向另一个状态跃迁的几率。

2.3 结 合 键

所谓结合键是指由原子结合成分子或固体的方式和结合力的大小。结合键决定了物质

的一系列物理、化学、力学等性质。从原则上讲,只要能从理论上正确地分析和计算结合键,

就能预计物质的各项性质。因此, 结合键的分析和计算乃是各种分子和固体电子理论的基

础。遗憾的是,目前还不能对各种物质的结合键进行准确的理论计算。然而, 即使是半定量

或定性的分析,对于理解固体材料的结构和性质也大有帮助。因此, 本节将简单地复习一下

读者在化学课程中学过的结合键类型及其基本特征,作为随后深入学习的基础。

不论什么物质,其原子结合成分子或固体的力(结合力 )从本质上讲都起源于原子核和

电子间的静电交互作用(库仑力)。要计算结合力, 就需要知道外层电子(价电子)围绕各原子

核的分布。根据电子围绕原子的分布方式,可以将结合键分为 5类, 即离子键、共价键、金属

键、分子键和氢键。虽然不同的键对应着不同的电子分布方式, 但它们都满足一个共同的条

件(或要求) ,即键合后各原子的外层电子结构要成为稳定的结构, 也就是惰性气体原子的外

层电子结构, 如( 1s) 2、( ns)
2 ( np ) 6 和( ( n- 1) d ) 10 ( ns) 2 ( np ) 6。由于“八电子层”结构 (即 ( ns)

2

( np )
6
结构)是最普遍、最常见的稳定电子结构,因此可以说,不同的结合键代表实现八电子

层结构的不同方式。

2.3.1 离子键

典型的金属元素和非金属元素就是通过离子键而化合的。此时金属原子的外层价电子

转移到非金属原子的外层,因而形成外层都是八电子层的金属正离子和非金属负离子, 正负

离子通过静电引力(库仑引力)而结合成所谓离子型化合物(或离子晶体) ,因此, 离子键又称

极性键。显然离子化合物必须是电中性的,即正电荷数应等于负电荷数。典型的离子化合物

有 N aCl, MgCl2 等, 其结构特点将在 2.10节进一步讨论。

2.3.2 共价键

周期表中同族元素的原子就是通过共价键而形成分子或晶体的。典型的例子有 H 2 , O2 ,

F 2 , 金刚石, SiC 等。此外, 许多碳-氢化合物也是通过共价键结合的。在这些情况下, 不可能
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通过电子的转移使每个原子外层成为稳定的八电子层 (或 1s
2
)结构, 也就是说, 不可能通过

离子键而使原子结合成分子或晶体。然而, 相邻原子通过共用一对或几对价电子却可以使各

原子的外层电子结构都成为稳定的八电子层(或 1s
2
)结构。例如, 形成氢分子时 2个氢原子

的核外电子就是 2 个氢原子共有的,即 2个外层电子是围绕 2个氢原子核运动的, 每个氢原

子都通过共用一对电子获得了 1s
2
的稳定外层结构。同样, 两个氧原子通过共用两对价电子

获得八电子层的稳定结构,形成稳定的氧分子。在金刚石晶体中, 每个碳原子贡献出 4 个价

电子,和 4个相邻的碳原子共用, 因而每个碳原子的外层都达到八电子层的稳定结构。

共价键是用点、短线(键线)或粗棒(键棒)表示, 如图 2-6, 图 2-7所示。图中连接相邻原

子的黑棒即表示共价键,也就是价电子密度较高的区域。

图 2-6 氟分子的共价键( a )用点或键线表示 , ( b)用键棒表示

图 2-7 金刚石的共价键( a )用点表示 , ( b)用键棒表示

通常在形成共价键时不形成正、负离子, 此种共价键便称为非极性 (或均匀极性)共价

键。但在氢和ⅤB-ⅦB 族元素
① 形成的分子中, 共用电子对并不是对称地分布于两个原子之

间,而是更靠近ⅤB-ⅦB族原子(因为它们对电子的引力更强)。这样一来, 分子中, 正、负电

荷中心便不重合,这种分子便称为极性分子, 构成这种分子的键就称为极性共价键。

前面谈到,各种结合键的结合力都来源于静电引力。那么,对共价键来说, 此引力是如何
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产生的?粗略地说, 可以认为,它是共用电子对(负电荷)和离子实(正电荷)相互吸引的结果。

共价键还有其它许多重要特点,我们将在后面进一步讨论。

2.3.3 金属键

金属原子的外层价电子数比较少(通常 s, p 价电子数少于 4) , 而金属晶体结构的配位

数却很高(高于 6) , 因此金属晶体中各原子不可能通过电子转移或共用电子而达到八电子

层的稳定结构。金属晶体中各原子的结合方式是通过金属键, 即各原子都贡献出其价电子而

变成外层为八电子层的金属正离子,所有贡献出来的价电子则在整个晶体内自由地运动(故

称为自由电子) , 或者说,这些价电子是为所有金属原子(正离子)所共用。金属晶体的结合力

就是价电子集体(亦称自由电子气)与金属正离子间的静电引力。有人形象地将自由电子气

比作“粘结剂”,它将金属正离子牢牢地粘在一起。

2.3.4 分子键

分子键又称范德瓦尔斯力,它是电中性的原子之间的长程作用力。所有惰性气体原子在

低温下就是通过范氏力而结合成晶体的(多为 FCC结构)。N2 , O2 , CO, Cl 2 , Br 2 和 I2 等由共

价键结合而成的双原子分子在低温下聚集成所谓分子晶体,此时每个结点上有一个分子, 相

邻结点上的分子之间就存在着范德瓦尔斯力。正是此种范氏力使分子结合成分子晶体(分子

键的名称即由此而来)。图 2-8画出了卤族元素晶体的结构。它是一个 F CC 点阵, 每个结点

上均有一个分子。由于要最大限度地填满空间(空间填充规则, 见 2.14 节) , 在不同结点上分

子的方位不同。

图 2-8 碘晶体的结构

为什么在电中性的原子之间会出现静电引力呢?如果将核外电子的分布(或电子云的密

度)看成是不随时间改变的固定分布, 那么电中性原子的正电荷中心和负电荷中心在任何时

刻都应该重合,因而不可能对其它原子或电子有静电引力。然而实际上核外电子是在不断运

动的(虽然我们不能指出它的运动轨道) ,因而电子云的密度随时间而变。在每一瞬间, 负电

荷中心并不和正电荷中心重合,这样就形成瞬时电偶极矩, 产生瞬时电场(虽然按时间平均

的电偶极矩或电场应为零)。显然,由于感应作用, 相邻原子的瞬时电偶极矩或电场不可能是

彼此无关的。可以认为,一个电场是另一个感应所致。从电子运动的角度看, 这种感应效应

就表现为相邻原子的核外电子的运动要保持某种“协调性”,使二原子体系能量最低。例如,
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两个氢原子的核外电子的协调运动将要求两个核外电子避免同时出现在两个原子核之间的

区域,因而图 2-9( a )的状态是高能的不稳定状态, 图 2-9( b)才是能量最低的稳定状态。这意

味着,由于相邻原子的瞬时感应电场的交互作用而使原子间产生了静电引力。这种引力就是

范德瓦尔斯力。

图 2-9 氢分子的不稳定电子态( a )和稳定电子态( b)

2.3.5 氢键

在 H F , H 2O , N H3 等物质中,分子都是通过极性共价键结合的 (见前面关于共价键的讨

论) , 而分子之间则是通过氢键连接的。下面以水为例加以说明。

图 2-10是水的结构示意图。图中涂黑的短棒代表氢和氧原子间的共价键,短线则代表

氧原子外层未共价的电子。由于氢-氧原子间的共用电子对靠近氧原子而远离氢原子, 又由

于氢原子除去一个共价电子外就剩下一个没有任何核外电子作屏蔽的原子核(质子) ,于是

这个没有屏蔽的氢原子核就会对相邻水分子中的氧原子外层未共价电子(短线)有较强的静

电引力(库仑引力) ,这个引力就是氢键, 如图 2-10中的虚线所示。氢键将相邻的水分子连接

起来,起着桥梁的作用, 故又称为氢桥。

图 2-10 ?水中的氢键( + 为质子 ,实线为共价键 ,虚线为氢键)

从上面的讨论可知, 形成氢键必需满足以下两个条件: ( 1) 分子中必须含氢; ( 2) 另一

个元素必须是显著的非金属元素( F, O 和 N 分别是ⅦB、ⅥB和ⅤB族的第一个元素)。这样

才能形成极性分子,同时形成一个裸露的质子。

以上我们简单地讨论了结合键的类型及其本质。表 2-3比较了各种结合键的主要特点

及实例。

从上面的讨论可以看出, 离子键、共价键和金属键都牵涉到原子外层电子的重新分布,

这些电子在键合后不再仅仅属于原来的原子,因此, 这三种键都称为化学键。相反, 在形成分

子键和氢键时,原子的外层电子分布没有变化, 或变化极小,它们仍然属于原来的原子(仍然

绕原来的原子核运动)。因此, 这两种键就称为物理键。一般来说, 化学键最强,氢键次之, 分

子键最弱。
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表 2-3 各种结合键的比较

结合键

类型
实体 - ゎ

结 合 能

kcal/ mol① eV/ m ol
主要特征

离子 L iCl 199 O8 �. 63 非方向键 ,高配位数 ,低温不导电 ,高温离子导电

NaCl 183 O7 �. 94

KCl 166 O7 �. 20

RbCl 159 O6 �. 90

共价 金刚石 170 O7 �. 37 空间方向键 ,低配位数 ,纯晶体在低温下导电率很

Si 108 O4 �. 68 小

Ge 89 O3 �. 87

Sn 72 O3 �. 14

金属 L i 37 O. 7 1 �. 63 非方向键 ,配位数及密度都极高 ,导电率高 ,延性好

Na 25 O. 7 1 �. 11

K 21 O. 5 0 �. 934

Rb 19 O. 6 0 �. 852

分子 Ne 0 O. 46 0 �. 020 低的熔点和沸点;压缩系数大;保留了分子的性质

Ar 1 O. 79 0 �. 078

Kr 2 O. 67 0 �. 116

Xe 3 O. 92 0 �. 170

氢键 H 2 �O(冰) 12 O0 �. 52 结合力高于无氢键的类似分子②

HF 7 O0 �. 30

  ① 1kcal= 4. 18kJ。

② H 2S , H 2Se 和 H 2T e 就是和 H2O 类似但无氢键的分子。H Cl , H Br 和 H I 则是和 HF 类似但无氢键的分子。

值得指出的是, 实际晶体不一定只有一种键, 至少范氏力就普遍存在, 但在有某种主键

的情形下其它键(特别是很弱的范氏力)可以忽略。

2.4 分子的结构

本节和下节将从波动力学的观点进一步分析各种结合键的特点, 从而得出各种分子和

晶体的电子结构。本节着重讨论共价分子的结构,离子型分子将在下节离子晶体中讨论。

2.4.1 多原子体系电子状态的一般特点

分子和晶体分别是由几个 (至少两个)或大量原子组成,因此我们面临的是由多个原子

核和电子组成的复杂体系问题(波动力学中称为多体问题)。分析这些问题的基本出发点仍

然是薛定谔方程,加上泡利不相容原理。由此原则上即可求得在分子或晶体中电子的分布和

能态。如同分析氢原子问题一样,关键还在于由薛定谔方程解出表征电子状态的波函数。但

是,由于在分子或晶体中每个电子都是在多个核和其它各电子产生的复杂势场中运动, 势函

数往往难以确定。即使能求出一个比较准确的势函数, 在求解薛定谔方程时也往往会遇到巨

大的数学上的困难。因此, 人们在分析分子和晶体问题时往往要作一些简化(或近似)的处

理。至于如何简化处理,将在固体物理课程中进一步讨论。

下面我们仅仅简单归纳一下一般的分析结果。
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( 1) 各原子的内层电子状态基本上不受其它原子的影响, 因而键合前后内层电子的能

级和电子云分布基本上没有变化,或者说, 内层电子是属于原子的,它们仍占据原子轨道(或

非键合轨道) , 仍然用孤立原子的 4 个量子数描述其状态。

( 2) 各原子的外层电子状态或多或少要受到其它原子的影响, 影响的程度取决于结合

键的类型。形成分子键时影响最小,电子基本上占据各自的原子轨道。形成离子键时, 电子

转移到相邻原子而处于后者的原子轨道上,故仍属于单个原子的。形成共价键和金属键时,

外层电子的能级发生很大的变化:对分子来说, 共价的电子能级分裂成两个或多个新的能

级,形成所谓分子轨道。而对固体来说,形成共价键或金属键的价电子能级分裂成大量的、相

距甚近(即能量差甚小)的新能级,形成一个近乎连续的能带。

( 3) 外层(键合)电子的能量、角动量等力学量仍然只能取一些分立值, 这些分立值也是

用一组量子数表征,称为分子量子数, 它不同于孤立原子的量子数。对共价分子来说, 一组分

子量子数就决定了一个分子轨道(即分子中价电子的一个能级)。分子和固体中的电子都要

服从泡利不相容原理,因而每个分子轨道上只能容纳两个自旋相反的键合电子。

( 4) 在分子和晶体中相邻原子(或离子)之间的距离是一定的, 称为平衡间距,因为它是

原子间的引力和斥力达到平衡时的位置。我们在上节讨论了使原子结合成分子或固体的引

力的起源。我们看到, 对不同的结合键,引力的大小、特点以及产生引力的直接原因都是不同

的(虽然本质上都是静电引力)。但是,如果只有引力, 相邻原子应该无限接近,以致重合, 而

不会保持一定的距离。由此可见, 原子间一定还存在着斥力。斥力从何而来? 有些教科书上

认为斥力就是同号电荷(同号离子或电子)之间的静电排斥作用,其实不然。产生斥力的主要

原因可以解释如下:随着相邻原子在引力作用下不断靠近, 它们的电子云将自外层至内层依

次重叠。我们将位于重叠电子云内的电子称为重叠电子。如果重叠电子是在各原子的闭壳

层上(即该层电子数已达到 2n
2 ) , 那么由于泡利不相容原理, 重叠后这些电子不允许都在闭

壳层上,某些重叠电子必须进入新的壳层, 而这样一来就会使体系能量大大升高(参看图2-5

所示的能级图) , 处于不稳定状态,这就相当于两个闭壳层的电子云相互排斥。由此可见, 相

邻原子间的斥力主要起源于闭壳层电子云的重叠效应,同号电荷间的静电斥力则是次要的。

图 2-11 示意地画出了两原子间的引力势、斥力势和总势能随原子间距离 r 的变化, 总

势能曲线的极小值处就对应着平衡间距 r 0。

图 2-11 两原子间的势能曲线
·46·



根据闭壳层电子云重叠导致能量急剧升高的原则不难推知,在形成共价键和金属键时,

电子云重叠最多(因为此时闭壳层是内层) ,形成离子键时电子云重叠较少, 而形成分子键时

重叠最少。图 2-12示意地画出了 4种结合键的电荷分布。

图 2-12 4 种结合键的电荷分布

2.4.2 共价分子的结构

上面一般地讨论了多原子体系的电子状态。现在要具体地讨论共价分子的结构, 即确定

其波函数,进而求出分子的能级和电子云分布(分子轨道)。为简单起见 (但并不失一般特

点) , 我们分析 H 2 这个最简单的共价分子。分析的出发点仍然是薛定谔方程, 但由于数学上

的困难,需采用近似方法求解。主要有两种近似方法, 即分子轨道法和价键法。

分子轨道法认为,和原子情形类似, 分子也有自己的分子轨道和分子能级。在分子基态

时,电子也是按能量顺序填充能级, 并符合泡利不相容原理和洪德规则。因此, 在分子轨道法

中将每个电子看成是在各原子核和其它电子的总势场中运动,并用分子轨道波函数Ψ描述,

图 2-13 H2 分子体系

©¦Ψ
2
1©¦ΔV 就代表在体积ΔV内找到一个电子的几率。

价键法将共价分子看成是单个原子自远而近逐

渐趋近的结果, 它着眼于分析单个原子的电子如何

受相邻原子的影响。它采用的波函数 Φ是两个共价

的价电子的联合波函数。

以上两种方法当然应该给出同样的结果。下面

具体讨论如何用价键法求解 H2 分子的波函数, 从

而确定其分析轨道和能级。我们所研究的对象是相

距 R 的两个氢原子 A 和 B,以及它们的外层电子 1和 2所组成的体系, 如图 2-13所示。

基本方程是:

Ĥ Φ= EΦ ( 2-10)

式中 E , Φ和 Ĥ分别是电子体系的势能、波函数和哈密顿算符。
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由于在 R→∞时电子的能量应等于每个氢原子中电子的能量之和, 即 2E 0 (设各原子均

处于基态) , 故在某确定距离 R 时,电子的能量可看成是 2E 0 加上一个修正值ε( R)。即:

E ( R) = 2E 0 + ε( R) ( 2-11)

显然,ε( R)是表示当两个氢原子从∞远趋近于 R 时电子能量的改变, 也就是我们所要确定

的能量。又电子系统的哈密顿算符可写成:

Ĥ = -
h2

2m
è 2

1 -
h2

2m
è 2

2 -
e2

r A 1
-

e2

r B2
-

e2

r B 1
-

e2

r A 2
+

e2

r 12
( 2-12)

式中前两项是动能算符;第三至第六项分别是电子 1和原子核 A、电子 2和原子核 B、电子 1

和原子核 B、以及电子 2 和原子核 A 之间的势能;最后一项则是电子 1和 2 的相互作用能。

r A 1 , r B 2 ,⋯, 等的意义见图 2-13。

原则上,将式( 2-11)和式( 2-12)代入式( 2-10) , 即可解出电子系统的本征波函数和本征

能量。但由于数学上的困难,我们采用下述逼近法。

首先确定 R→∞时电子系统的解 Φ0。为此我们考虑两种情形:

第一种情形:电子 1完全在原子 A 中, 电子 2完全在原子 B 中。设相应的波函数分别为

ΨA 1和 ΨB 2 (均为原子波函数) ,则有:

Ĥ A 1ΨA 1 = E 0ΨA 1

Ĥ B 2ΨB 2 = E 0ΨB 2

( 2-13)

式中

Ĥ A 1 = -
h

2

2m
è

2
1 -

e
2

r A 1

Ĥ B 2 = -
h

2

2m
è 2

2 -
e

2

r B 2

( 2-14)

显然, ĤA 1是电子 1 在原子核 A 附近运动时的哈密顿算符; ĤB2是电子 2 在原子核 B 附近运

动时的哈密顿算符。E 0 是单个原子的基态能量。将式( 2-12)代入式( 2-10) ,并利用式( 2-14) ,

(注意此时 r 1 2→∞, E = E 0 )就得到在第一种情形下电子体系的波函数Φ0 1所需满足的方程:

( Ĥ A 1 + Ĥ B 2 )Φ01 = 2E 0Φ0 1 ( 2-15)

由式( 2-13)可知,方程( 2-15)的解可取为:

Φ0 1 = ΨA 1ΨB 2 ( 2-16)

  第二种情形:电子 1完全在原子 B 中, 电子 2完全在原子 A 中, 设相应的波函数分别为

ΨB 1和ΨA 2 ,则有:

Ĥ B 1ΨB 1 = E 0ΨB 1

Ĥ A 2ΨA 2 = E 0ΨA 2

( 2-17)

式中

Ĥ B 1 = -
h2

2m
è

2
1 -

e2

r B 1

Ĥ A 2 = -
h

2

2m
è

2
1 -

e
2

r A 2

( 2-18)

显然, ĤB 1是电子 1在原子核 B 附近运动时的哈密顿算符; ĤA 2是电子 2在原子核 A 附近运
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动时的哈密顿算符。将式( 2-12)代入式( 2-10) , 并利用式( 2-18)就得到在第二种情形下电子

体系的波函数Φ0 2所需满足的方程:

( Ĥ A 2 + Ĥ B 1 )Φ02 = 2E 0Φ0 2 ( 2-19)

由式( 2-17)可知,上面方程的解可取为:

Φ0 2 = ΨA 2ΨB 1 ( 2-20)

综合( 2-16)和( 2-20)式就得到在 R→∞时, 在一般情形下(即电子并不完全在某一原子中)

电子体系的波函数Φ0 :

Φ0 = C1Φ01 + C2Φ0 2 = C1ΨA 1ΨB 2 + C2ΨA 2ΨB1 ( 2-21)

式中 C1 和 C2 是待定系数,Φ0就称为体系的零级波函数, 它所对应的能量 E = 2E 0。

现在我们让两个原子自∞处逐渐逼近至距离 R 处(见图 2-13)。此时体系的波函数可以

近似地表为:

Φ= Φ0 + φ= C1ΨA 1ΨB 2 + C2ΨA 2ΨB 1 + φ ( 2-22)

显然,只要 R 不是太小, φ就可看作对零级波函数的微小修正。

为了得到体系的哈密顿算符,可将( 2-14)、( 2-18)分别代入( 2-12) :

Ĥ = Ĥ A 1 + Ĥ B 2 + W 12 ( 2-23)

或 Ĥ = Ĥ A 2 + Ĥ B 1 + W 21 ( 2-24)

W 12 = -
e2

r A 2
-

e2

r B 1
+

e2

r 12
( 2-25)

W 21 = -
e2

r A 1
-

e2

r B 2
+

e2

r 12
( 2-26)

( 2-25)和( 2-26)式中的头两项均代表电子与不属于该电子的原子的原子核之间的相互作

用。

将式( 2-11) , ( 2-22)至 ( 2-24)代入式( 2-12) , 并利用( 2-15) , ( 2-16) , ( 2-19) , ( 2-20)等关

系式,同时忽略 Wφ,εφ等二次微量(只要 R 不是太小) , 就得到:

( Ĥ A 1 + Ĥ B 2 )φ- 2E 0φ= (ε- W1 2 ) C1Φ01 + (ε- W 21 ) C2Φ02 ( 2-27)

或 ( Ĥ A 2 + Ĥ B 1 )φ- 2E 0φ= (ε- W1 2 ) C1Φ01 + (ε- W 21 ) C2Φ02 ( 2-28)

根据线性方程组理论,即可从上面两个关于未知数 φ(波函数的修正 )和 ε(能量本征值的修

正)的方程组中解出φ和ε来。将 φ和ε值代入方程( 2-11)和( 2-22) , 就得到所要求的体系波

函数和能量本征值如下。

第一组解:

E a = 2E 0 +
K - A
1 - S

2

Φa = ΨA 1ΨB 2 - ΨA 2ΨB1

( 2-29)

第二组解

E S = 2E 0 +
K + A
1 + S

2

ΦS = ΨA 1ΨB 2 + ΨA 2ΨB 1

( 2-30)

式中
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K =∫W12 (ΨA 1ΨB 2 ) 2 dv1dv2 =∫W 21 (ΨA 2ΨB 1 ) 2 dv1 dv2

A =∫W 12ΨA 1ΨB 2ΨA 2ΨB 1dv1dv2 =∫W21ΨA 2ΨB 1ΨA 1ΨB 2dv1 dv2

S 2 =∫ΨA 1ΨB 2ΨA 2ΨB 1 dv1 dv2

dv1 = dx1 dy1 dz1 ,  dv2 = dx 2 dy 2 dz 2

( 2-31)

  由于氢的原子波函数 ΨA 1 ,ΨB2 , ΨA 2 , ΨB1等都是已知量, 故式 ( 2-29)至( 2-31)中各量均

可算出。公式中的 K 是库仑相互作用能,它代表了除原子核相互作用外的原子的电相互作

用的平均能量。A 称为交换能, 它代表了两个电子在两个原子之间交换位置引起的能量变化

( A 的积分表达式称为交换积分)。

从公式( 2-29)和( 2-30)可以看出, 第一组解是反对称解,即电子 1和 2换位后波函数 Φa

反号。第二组解则是对称解,电子 1和 2换位后波函数 Φs不变。图 2-14 示意地画出了波函

数随位置的变化(记住: ©¦Φ©¦
2
给出了该处出现电子的几率或电子云密度! )

图 2-14 波函数 Φa和 Φs随位置的变化 图 2-15 H 2分子两个最低能态的势能曲线

为了求得两个氢原子间的相互作用力 F ( R) , 需要知道两原子间的势能 U( R)。U( R)应

等于电子能量 E ( R)与两个原子核之间的库仑相互作用能
e

2

R
之和:

U( R) =
e2

R
+ E ( R) ( 2-32)

将式( 2-29)及( 2-30)代入式( 2-32)得到:

Ua = 2E 0 +
e2

R
+

K - A
1 - S 2  (反对称态)

U s = 2E 0 +
e2

R
+

K + A
1 + S 2  (对称态)

( 2-33)

图 2-15分别画出了 Ua 和 U s 随 R 的变化曲线。由 U( R)即可求得两原子间的相互作用力

F ( R) :

F ( R) = -
dU ( R)

dR
( 2-34)

  根据以上分析,可以得出以下重要结果:

( 1) 能级分裂和分子能级的形成
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如上所述, 随着两个氢原子由远趋近, 原子的 1s 能级将分裂成两个能级 E a 和 E s ,其中

一个能级比原子的 1s 能级更高( E a > 2E 0 ) ,另一个能级则更低( E s< 2E 0 )。因此, 在形成稳定

的氢分子时两个价电子必然占据 E s 能级,或者说, 二电子体系必然处于对称态。而对称态势

能曲线( U s( R)曲线)的最低点所对应的 R 就是稳定的 H 2 分子中两个原子间的距离(见图

2-16)。

图 2-16

( a ) H 2 分子的能级图 ( b) He2 分子的能级图

在 H 2 中 , 两个电子填充 σ1s 成键轨道 , 所以 H 2 分子的能量比孤立原子的能量低。在 H e

中 , 4 个电子填充 σ1s 成键轨道和 σ* 1s反键轨道 , 使其总能量不低于孤立的 H e 原子 , 因

此 , H e是单原子物质

除 s 态外, p , d , f 等状态的原子能级也会分裂成一些新的能级,其中一半比原子能级更

高,另一半则更低。我们把这些由原子能级分裂而成的新能级称为分子能级, 它表示了分子

中价电子允许的能态。图 2-16 至图 2-18画出了一些双原子分子的分子能级及其与原子能

级的关系(对应于平衡的原子间距) ,图中的细节将在下面讨论。

( 2) 分子轨道的形成

当两个氢原子由远趋近时,它们的价电子云就要发生重叠, 合成为新的电子云。合成的

电子云便称为分子轨道。电子云如何合成? 是相互加强还是相互削弱? 这就取决于两个价

电子体系的状态。根据图 2-15 所示的势能曲线可以推知,如果两个价电子处于对称态(占据

E s 能级) , 那么两个原子将互相吸引, 因而其电子云将相互加强。这样得到的合成电子云就

称为成键轨道,因为它吸引两个原子核而形成稳定的氢分子。如果两个价电子处于反对称态

(占据 E a 能级) ,那么两个原子将相互排斥, 因而其电子云相互削弱。这样合成的电子云就称

为反键轨道, 因为此时不可能形成稳定的 H 2 分子。根据上述加强和削弱的原则, 不难求得

各种电子云的合成结果。作为例子, 我们将分别讨论两个 s 态电子云和两个 p 态电子云的合

成结果,如图 2-19至图 2-21 所示。

图 2-19( b)表示两个 s态电子云部分地重叠并相互加强(叠加)而形成成键轨道。

图 2-19( c)表示两个 s态电子云部分地重叠并相互削弱(相减)而形成反键轨道。

图 2-20( b)表示两个 p 态电子云沿分子轴(连心线)方向的分量 p z 发生重叠并相互加强

而形成成键轨道。

图 2-20( c)表示两个 p 态电子云沿分子轴(连心线)方向的分量 p z 发生重叠并相互削弱

而形成反键轨道。

图 2-21( b)表示两个 p 态电子云沿垂直于分子轴方向的分量 p x 或 p y 发生重叠(侧向重
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图 2-17

( a ) Li 和 L i2 的能级图 ( b) Be 和 Be2 的能级图

这种情况和 H2 及 H e2 的情形有些类似。相对于 Li 原子 , Li2 分子是稳定分子 ; 相反 , 相

对于孤立的 Be原子 , Be2 分子只有很小的稳定度 ,这是由于反键 σ22s 轨道和成键 σ2s 轨

道都被填充了

叠) , 并相互加强而形成成键轨道。

图 2-21( c)表示两个 p 态电子云沿垂直于分子轴方向的分量 p x 或 p y 发生重叠并相互

削弱而形成反键轨道。

综合以上各图可以看出,有些分子轨道(如图 2-19, 图 2-20)其电子云密度最大区位于

分子轴线(连心线上) ,这样的轨道便称为 σ轨道(若密度最大区在两个原子核之间)或 σ
*
轨

道(若密度最大区在两个原子核的外侧)。还有些分子轨道, 其电子云密度最大区不在分子轴

线, 而是如图 2-21那样分布。这样的轨道便称为 π轨道(若密度最大区在两个原子核的内

侧)或 π
*
轨道(若密度最大区在两个原子核的外侧)。不难看出,σ和 π轨道都是成键轨道,

σ
*
和 π
*
轨道则是反键轨道, 其特点是在两核之间有一个垂直于分子轴的平面, 此平面上各

点电子云密度为零(这个平面称为节面)。

类似地, 两个 d 态电子云重叠时, 除了可能形成 σ、π轨道外还可能形成 δ轨道, 而两个
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图 2-18 ( a) N2、( b) O2 和( c) F 2的能级图

它们都形成稳定的双原子分子 , 这是由于它们的成键电子总数超过了反键电子总数。虽

然各能级位置是示意的 , 但可以看出 ,有六个过剩成键电子的 N 2 的键能量大 ; 只有两个

过剩成键电子的 F 2 的键能最小

图 2-19 原子 s轨道( a )的重叠产生成键分子轨道 σ( b)和反键分子轨道 σ* ( c)

图 2-20 原子 p 轨道( a)沿分子轴方向重叠产生成键分子轨道 σ( b)和反键分子轨道 σ* ( c)

f 态电子云重叠时还要增加 φ轨道等等。
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图 2-21 �原子 p 轨道( a )沿垂直于分子轴的分量 p x 和 p y 发生重叠

而产生成键分子轨道 π( b)和反键分子轨道 π* ( c)

正像在孤立原子中用轨道磁量子数 m表示轨道相对于外场(参考方向)的分布一样, 在

分子中也用一个类似的量子数λ表示分子轨道相对于参考方向(如分子的轴)的分布, λ= 0,

1, 2, 3, ⋯就分别代表σ,π, δ, φ, ⋯等分子轨道。

现在我们就可以对图 2-16至图 2-18的细节作进一步的说明。每个元素的能级图上都

有三区,由两条竖直线分开。两侧是原子能级,中间是由该原子能级分裂而成的分子能级。例

如, 在有外场时原子的能级有三个, 即 2p x , 2p y 和 2p z (对应于三个互相正交的 p 轨道) , 在

两个原子结合成分子时, 每个能级都分裂成两个能级 (成键和反键) , 这样就得到了 2p 原子

能级所形成的分子能级,如图 2-22所示。其中σ2p z 和 σ
*

2p z 分别代表由原子的 2p z 能级分

裂而成的成键和反键能级( Z 轴是分子轴)。πx 2p x ,π
*
x 2p x 和πy 2p y ,π

*
y 2p y 分别代表由原子的

2p x 和 2p y 能级分裂而成的成键和反键能级。在没有外磁场的情形下, 原子的 2p 能级是三

重简并的, 但在形成分子时, 由于 z 轴(分子轴)相当于外场方向, 而 x 和 y 轴是等价的, 故

σ2p z 和σ
*

2p z 能级是非简并的, 而πx 2p x 和πy 2p y 应具有相同的能量, 故写成π2p。这样就得

到图 2-16 至图 2-18 所示的分子能级图。由于 π2p 是二重简并能级, 它包含了两个轨道

(πx 2p x 和 πy 2p y ) , 故图中π能级上画了两个圆圈(每个圆圈相当于一个轨道)。

图 2-22 在外磁场下由 2p 能级形成的分子能级

上述形成分子轨道的方式不仅适用于同种原子形成的分子, 而且适用于异种原子形成

的分子。图 2-23画出了 H F 的成键分子轨道和能级,它是由氢的 s 轨道和氟的 p 轨道重叠

而形成的。

形成成键轨道时, p - p 电子云的重叠度大于 s- p 电子云,后者又大于 s- s电子云。因

此 p - p 结合键的强度大于 s- p 键,而 s- p 键的强度又大于 s- s 键。对于 p - p 键来说, 形

成 σ键时的电子云重叠度大于 π键 (侧向)重叠度,因而在分子能级图上 σp 和 σ
*

p 能级远

离原子的 p 能级,而 πp 和π
*

p 能级则和原子的 p 能级相差不大, (电子云重叠度越大, 相应
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图 2-23 HF 的成键轨道( a )和能级( b)

的成键分子能级下降越多)。

( 3) 电子的填充和分子稳定条件

电子填充分子轨道的基本原则是和填充原子轨道一样的, 但由于有成键和反键轨道之

分,具体的填充方式也略有差别。这种差别起源于电子的自旋匹配规则, 简述如下:

前面谈到,电子体系的状态完全取决于体系的波函数。所谓“状态”, 不仅是指电子在空

间的分布,还应包括电子的自旋状态 (各电子的自旋方向) , 因而总波函数 Ψ应该是表示电

子空间分布的波函数Φ(由式( 2-21)和( 2-22)确定)和表示自旋状态的波函数 S 的乘积:

Ψ= ΦS ( 2-35)

对于像电子这样的服从泡利不相容原理的微观粒子(所谓费米粒子) ,量子力学指出, 体系的

波函数Ψ必须是反对称的。因此,如果两个价电子在成键轨道上(或者说, 如果它们是成键

电子) , 那么由于其空间波函数是对称的(Φ= ΦS ) ,自旋波函数 S 就必须是反对称的,因而两

个成键电子的自旋方向必须相反。如果两个价电子是在反键轨道上, 那么由于 Φ是反对称

的(Φ= Φa ) , S 就必须是对称的, 因而两个价电子的自旋可以是同向(或平行)的,而且按照洪

德规则,它们要尽量保持平行。以上所述就是分子轨道中价电子的自旋匹配规则。

综上所述,可将电子填充规则归纳如下:

1) 尽量填在低能级上。

2) 每个轨道(即能级图中的每个圆圈)最多只能容纳两个电子。

3) 如果这两个电子在成键轨道上,它们的自旋必须相反(配对) ;如果在反键轨道上, 它

们的自旋力图保持平行。

读者可以根据上述三原则去分析图 2-16 至图 2-18 所示的各种分子能级图和电子填充

情况。当然,这些图画的都是分子处于基态(最低能态)的情况。

如何从能级及电子填充图上判断分子的稳定性呢? 判据很简单:要形成稳定的分子, 在

成键轨道上的电子(成键电子)的总数必须大于在反键轨道上的电子(反键电子)的总数。而

且过剩的成键电子越多,键合能越大, 分子越稳定。例如, F 2 , O 2 和 N 2 分别有 2, 4和 6 个过

剩的成键电子,它们的稳定性也依次递增。

( 4) 杂化分子轨道

上面谈到,成键电子是由两个自旋相反的电子配成对的。如果原子中的外层电子自旋已

经配成对, 它们就不可能作为成键电子参加键合。例如, 孤立的 Be 原子基态的电子结构是
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1s
2
2s

2
。由于所有 s电子的自旋均已配对, 故不可能形成共价键。但事实上, 蒸气状态的 Be 是

能够形成 Be2 分子的, 尽管它不如 Li(更不如 H 2 )分子那样稳定(见图 2-17)。人们对此现象

的解释是:两个 Be 原子结合成分子时,首先各原子的一个 2s电子被激发到 2p ( 2p x , 2p y 或

2p z )态, 形成 1s
2
2s

1
2p

1
结构(见图 2-24( a ) )。然后未配对的 2s

1
和 2p

1
轨道叠加成新的 s- p

杂化原子轨道(图 2-24( b) )。最后, 两个 s- p 杂化原子轨道叠加成一个杂化分子轨道 (图

2-24( c) )。

图 2-24 Be 的杂化分子轨道形成过程

分析以上过程的能量变化可知,使配对电子由 2s 态激发到 2p 态是需要消耗能量的, 但

随后由杂化原子轨道结合成杂化分子轨道时又会释放能量。要想形成杂化轨道, 释放的能量

必须大于消耗的(激发)能量。这就要求激发能不能太大, 故常见的杂化轨道往往是同一壳层

的 s 态和 p 态杂化, 或是 ns, np 和( n- 1) d 态的杂化等。

图 2-25 甲烷分子 CH 4 的杂化共价键

下面再举两个杂化共价的例子。第一个例子是

甲烷分子 CH4 , 其分子轨道是由 C 原子的 sp
3
杂化

轨道和 H 原子的 s 轨道叠加而成, 如图 2-25 所示。

金刚石的分子轨道(图 2-7)也与此类似。第二个例

子是乙烯分子 C2 H4 , 其分子轨道的形成过程可以设

想如下。首先是每个碳原子的 2s电子被激发, 形成

1s
2
2s

1
2p

1
x 2p

1
y 2p

1
z 结构。然后 2s

1
, 2p

1
x 和 2p

1
y三个轨道

杂化,形成 sp
2
杂化原子轨道,如图 2-26( a )所示(图

中三个杂化轨道都在 xy 平面内, 互成 120°的角 )。

当两个碳原子和四个氢原子结合成分子时, 每个碳原子的三个杂化 sp
2
轨道分别和两个氢

原子的 s轨道及另一个碳原子的 sp
2
轨道叠加, 形成 C—H 间的 s- sp

2
杂化 σ轨道和 C—C

间的 sp
2 - sp

2 杂化 σ轨道,如图 2-26( b)所示(该图图面是 xy 平面, y 轴沿两个碳原子的连

心线)。但是,由于每个碳原子还有一个 p z 轨道没有和 s轨道杂化, 而 p z 轨道是垂直于分子

平面( xy 平面)的,故在两个碳原子之间除形成 σ轨道外, 还由于两个碳原子的 p z 轨道横向

重叠而形成π轨道,如图 2-26( c)所示(图中影线区是 π轨道, 连接原子的各条直线表示杂化

的σ轨道)。可以认为,图 2-26( b)是乙烯分子的俯视图(沿 z 轴方向看去)。

在本例中,两个碳原子是由 σ和 π两种键连接在一起的, 这就叫双键连接。在化学中乙

烯分子结构可示意地表示为 H - C= C- H。

从以上各例中我们还可看出共价键的一个显著特点,就是它的方向性。例如, CH 4 和金

刚石的四个共价键(四个分子轨道)互成 109.5°的夹角,与每个碳原子等距离的四个共价原

子构成正四面体的顶点。C2 H2 的共价键位于同一平面上, 互成 120°角, 与每个碳原子共价的

三个原子构成平面三角形的顶点,等等。显然, 共价键的方向性来源于 p , d , f 等状态电子云

的不对称分布(只有 s 态电子云是对称的球形分布)。例如, 由于 3个 p 态电子云 ( p x , p y 和
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图 2-26 乙烯 C2H 4 分子轨道的形成过程

( a) sp 2 杂化轨道在 xy 面内的截面 ( b)乙烯分子的俯视图 ( c)乙烯中 σ键和 π键的关系

p z)是互相正交的,由 p 态原子轨道叠加成的分子轨道也应该是沿 3个互相正交的方向。但

如果 p 态和 s 态杂化, 4 个杂化轨道就不可能相互正交了, 然而它们仍然是方向键, 而不是

球形对称的键。通常把键与键之间的夹角称为键角, 共价键所连接的一对原子间的距离称为

键长。表 2-4列举了某些常见的杂化轨道及其方向性(用共价原子连成的几何形体来表征)。

表中第一行是键数,即具有该杂化(原子)轨道的原子周围的共价原子数。

表 2-4 某些常见的杂化键及其特点

键数 杂化键 键的方向性

2 !sp 直线

3 !sp
2 _平面三角形

ds2 b平面三角形

p3 D三棱锥

4 !sp
3 _四面体

dsp 2 �平面正方形

5 !d4 Bs 四棱锥

6 !d2 Bsp 3 八面体

d4 Bsp 三棱柱

8 !sp 3 _d 3f 立方体

值得指出的是, sp d 杂化键(或轨道)在过渡族金属中是常见的。

( 5) 共振共价键

实验表明,有的有机化合物, 从其性质来看,似乎可以有两种不同的结构。实际的(或最

稳定的)结构究竟是哪一种呢? 量子力学指出,描述最稳定结构(最低能态)的波函数 Ψ应该

是描述各种不同结构的波函数Ψ1 和 Ψ2 的线性组合:

Ψ= a 1Ψ1 + a2Ψ2

线性组合系数 a 1 和 a 2 的相对值取决于结构 1和 2 的相对稳定性:若结构 1 比结构 2稳定,

则 a 1 > a 2 , 反之亦然。上式的意义是,体系最稳定的结构(或状态)既不是结构 1, 也不是结构

2, 而是按上述线性组合得出的新结构。这种现象也可用另一种方式描述, 即分子是在两种不

同结构( 1和 2)之间高频振荡,因而平均来说, 分子呈现既非结构 1又非结构 2的新结构。由

于振荡频率极高(约 10
18
次/ s ) ,故只有价电子在各原子间振荡,原子本身不可能如此高频地

·57·



振荡(分子或晶体中原子的热振动频率只有大约 10
12
次/ s)。人们把价电子在不同原子间高

频振荡的现象称为共振共价,相应的结合键就称为共振共价键。量子力学还指出, 两种不同

结构的能量越相近,通过共振引起的能量下降越多, 因而新结构(共振结构)越稳定。

一个典型的例子就是苯 C6 H6。人们早就知道, 苯的 6个碳原子形成封闭的平面环(称为

环键) , 但每个碳原子的 4 个价电子在环内如何分布却是个长期争论的问题。图 2-27( a )是

苯分子结构图。和乙烯情况类似, 由于每个碳原子是和 3个原子(两个 C原子, 一个 H 原子)

共价, 故其原子轨道必为 sp
2
杂化轨道, 因而苯的分子轨道由以下各部分组成: C—H 间的

s- sp
2
杂化 σ轨道, C—C间的 sp

2
- sp

2
杂化σ轨道(图 2-27( b) ) ,和 C—C 间的 p - pπ轨道。

由于一个碳原子只有 4 个价电子,只能和一个碳原子形成 π键,因而整个苯分子内只有 3个

π键。那么这 3个 π键在封闭环内如何分布呢? 按照共振共价键理论,π键并不是固定在某

一对碳原子之间(如图 2-27( c)或( d )那样) , 而是在环内高频振荡, 因而形成连续的环形 π

轨道,如图 2-27( e)和( f )所示。这样一来, 每个碳原子都贡献出一个价电子,不是在固定的

一对碳原子间共用,而是在整个环内 6个碳原子间共用。这种共振共价的概念就是我们以后

讨论金属共振共价键的基础(见 2.5节)。

图 2-27 苯分子的结构和分子轨道

( 6) 共价键的本质

我们在 2.3 节中曾经指出,粗略地说, 共价键起源于共用的电子与各原子实间的库仑力
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相互作用。现在, 根据本节的讨论, 我们可以进一步指出, 共价键起源于交换能, 因为从

( 2-33)式可以看到,变换能(该式中的 A )的绝对值越大, 分子的能量 Ua 越低, 因而越稳定。

前已指出, 交换能代表了两个电子在两个原子间交换位置引起的能量变化。从本质上

讲,这种交换效应也是一种共振效应, 因为价电子是在两个原子实间高频地振荡。根据上述

共振共价效应可以推知, 最稳定的状态既不是状态 1(电子 1属于原子 A, 电子 2属于原子

B ) , 也不是状态 2(电子 2 属于原子 A, 电子 1 属于原子 B) ,而是两个电子在两个原子间高

频振荡的状态(平均来说, 价电子位于两个原子之间) ,因为这种新状态的能量比状态 1或 2

的能量都低,降低的能量就是交换能(绝对值)。因此人们也常说, 共价键是交换力引起的。

2.5 晶体的电子结构

2.5.1 晶体的结合键

  2.3节所述的 5种结合键都可以在相应的晶体中找到。例如,在 N aCl 这样的离子晶体

图 2-28 冰晶体的结构

中原子就是通过离子键而结合的(见图 2-51) , 金刚石

晶体的结合键则是共价键(见图 2-7) , 典型金属的结

合键是金属键;卤族元素晶体(分子晶体)的结合键是

分子键(见图 2-8) ,而冰晶体中则存在着氢键。应该指

出的是,像 N aCl, 金刚石和典型金属这样一些只包含

单一一种结合键的晶体并不多。多数晶体包含两种或

多种结合键。例如,在图 2-8所示的卤素晶体中, 虽然

各分子间是通过分子键(范德瓦尔斯力 )结合成晶体,

但组成分子的一对原子间存在着很强的共价键。在冰

晶体中(见图 2-28) ,虽然每个 H2 O 分子中的氧原子是

通过氢键和相邻的 H 2 O 分子中的一个氧原子结合的, 但同一个 H 2 O 分子中的氧原子和氢

原子之间的结合键则是共价键。象这样由混合键形成晶体的现象是非常普遍的, 我们以后在

讨论元素和合金的结构时还会谈到。

2.5.2 晶体中电子的能态

我们在 2.4 节中通过对氢分子的分析得到,当两个原子趋近而形成分子时, 孤立原子的

每个能级会分裂成两个能级:成键能级 E s 和反键能级 E a。这两个能级相对于原子能级 E 0

的差值( E 0 - E s)和( E a - E 0 )取决于二原子间的距离。按类似的分析方法不难推知,当 3个、

4个或 N 个原子由远趋近而形成分子或原子集团时, 每个非简并的原子能级将相应地分裂

成 3个、4 个或 N 个能级, 而最高和最低能级相对于原子能级的差值只取决于原子间的距

离,与原子数无关。这样, 原子数越多,相邻能级间距离就越小(能级越密)。对于 1 摩尔固体

来说, N = 6. 02× 10
23

, 因而相邻能级间的距离就非常小,近乎是连续的。也就是说, 每个原子

的 s 能级将展宽成包含 6. 02× 1023条能级的近连续能带, 称为 s带;每个原子的 p 能级将展

宽成包含 3N 条能级的近连续能带, 称为 p 带,等等。带的宽度只取决于原子间的距离。作为

一个例子, 图 2-29 中分别示意地画出了由 Li 原子形成假想的 Li2 分子以及固体 Li时能级
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的分裂和能带的形成过程。

图 2-29 锂分子的能级和固体锂的能带

由于能级分裂是相邻原子的各轨道相互作用(或电子云交叠)的结果, 因而当原子间距

等于实际固体中原子的平衡间距时, 只有外层(和次外层)电子的能级有显著的相互作用而

展宽成带,内层电子仍处于分立的原子能级上, 如图 2-30所示。人们通常把由价电子(即参

加化学键合的电子)的原子能级展宽而成的带称为价带, 由价电子能级以上的空能级展宽而

成的带则称为导带。

图 2-30 外层和内层电子的能量分布与原子间距的关系

电子填充能带时仍然遵从能量最低原则和泡利不相容原理, 即电子尽量占据能带底部
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的低能级,但每个能级上最多只能有两个自旋相反的电子。

在平衡原子间距时相邻能带(特别是价带和导带)的相对位置对固体的性质有很大的影

响。根据这两个能带所对应的原子能级的能量间隔和固体中平衡的原子间距, 可能有两种相

对位置。一是交叠, 二是两带分开。两个分开能带之间的能量间隔ΔE g 称为能隙,或称禁带,

因为固体中的价电子能量不允许在这个范围内(见图 2-31)。

图 2-31 交叠的能带( a)和分开的能带( b)和( c)

现在我们就可以从能带的角度定性地讨论一下导体、绝缘体和半导体的区别 (参见图

2-31)。

导体的特点是外电场能改变价电子的速度分布或能量分布,造成价电子的定向流动。这

有两种情形。一种情形是固体中的价电子浓度(即平均每个原子的价电子数)比较低, 没有填

满价带。例如,一价的金属锂中价电子就只填充了 2s带中的一半能级(位于能带底部的能

级) , 因而在很小的外电场作用下最高的被填充能级(称为费米能级)上的电子就能跃迁到相

邻的空能级上, 从而其下层能级上的价电子又能跃迁到上一层,依次类推, 这样就改变了价

电子的能量和速度分布,形成定向电流。另一种导电的情形是价带和导带交叠, 因而在外电

场作用下电子能填入导带。例如在二价的金属铍中, 价电子数恰好能填满 2s 带,如果在 2s

和 2p 带间存在着能隙 ΔE g , 那么电子就不能在外电场作用下由 2s带跃迁到 2p 带。既然外

电场不能改变电子的速度(和能量)分布,铍就将是绝缘体。然而事实上铍是导体, 原因就在

于铍的价带( 2s带)和导带( 2p 带)交叠, 没有能隙,故在外电场作用下费米能级上的电子能

填入 2p 带的底部能级上, 依次类推, 从而改变了价电子的速度和能量分布。绝缘体的特点

是在价带与导带间存在着较大的能隙ΔE g , 而价带又被电子填满,因而通常情形下外电场不

能改变电子的速度和能量分布。半导体的能带结构和绝缘体类似,即价带被电子填满, 它与

导带间有一定的能隙 ΔE g ,但 ΔE g 比较小(一般小于 2eV )。半导体为什么有一定的导电性

呢? 有三种情形(见图 2-32) :

( 1) ΔE g 非常小,热激活就足以使价带中费米能级上的电子跃迁到导带底部,同时在价

带中留下“电子空穴”。于是,在外电场作用下, 导带中的电子和价带中的电子空穴都可以向

相邻的能级迁移,从而改变价电子的速度和能量分布。这样的半导体就称为本征半导体。

( 2) ΔE g 比较小, 在能隙中存在着由高价杂质元素产生的新能级。热激活足以使电子从

杂质能级跃迁到导带底部。于是,在外电场作用下, 通过导带中电子的迁移而导电。这样的
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图 2-32 三类半导体的能带和能隙

半导体就称为 N 型半导体,而杂质原子称为“施主”原子, 因为它将电子施给导带。

( 3) ΔE g 比较小, 在能隙中存在着由低价杂质元素产生的新能级。热激活足以使价带中

费米能级上的电子跃迁到杂质能级,从而在价带中留下电子空穴。于是在外电场作用下, 通

过价带中的电子空穴的迁移也产生电流。由于电子空穴的行为类似于带正电荷的粒子, 故这

类半导体称为 P 型半导体,而杂质原子称为“受主”原子, 因为它的能级“接受”价带的电子。

值得指出的是,固体中能带的存在是有实验证据的, 这就是固体的软 X 射线谱实验。我

们在 2.2 节中曾谈到,用高能粒子轰击原子时会发出具有特定波长的 X 光, 其频率由公式

E 1 - E 2 = hν决定,式中 E 1 和 E 2 分别是外层和内层电子的能级。现在, 如果用高能粒子轰击

某些原子序数较小的固体材料,如 Li, Be, A l, ⋯⋯等, 那么由于外层电子不再在一个具有确

定能量 E 1 的原子能级上,而是具有连续能量, 因而由外层电子跃迁到内层而发出的 X 光也

就不再是具有特定波长的 X 光, 而是具有连续波长的 X 射线谱。由于波长比较长 (约为

10n m左右) ,故称为软 X 射线。这样,根据软 X射线谱的宽度即可求出能带宽度, 而发射谱

在短波方面的尖锐边缘(短波限)就相当于价带中的费米能级。图 2-33 给出了若干固体的软

X 射线发射谱。

图 2-33 固体的软 x 射线发射谱

关于固体中能带及能隙的定量分析属于固体物理范畴,这里就不详述了。

·08·



2.5.3 晶体的结合能

由中性原子结合成晶体所释放的能量或将晶体拆散成中性原子所消耗的能量称为晶体

的结合能或内聚能。显然晶体的结合能就等于它的升华热。下面简单介绍各类晶体结合能

的大体计算方法,借以引入一些新的概念。

2.5.3.1 离子晶体

我们以N aCl 为例,讨论U0 的计算方法。为此我们设想N aCl晶体是通过以下步骤形成的:

( 1) 将 Na 原子的一个外层 (价) 电子取出, 形成 N a
+
离子。为此需消耗能量 I =

496kJ / mol(此即 1mol钠原子的第一电离能)。

( 2) 将该电子转移到 Cl 原子,形成 Cl
- 离子。形成 1mol Cl

- 离子时释放的能量为 E a =

349kJ(此即 1mol Cl原子的第一电子亲合能)。

( 3) 将 Na
+
离子和 Cl

-
离子自无穷远处移近到平衡间距 r 0 , 此时正负离子间的静电引

力恰和由于两种离子的闭壳层电子云重叠而产生的斥力相平衡。在此过程中,由 1mol N a
+

离子和 1mol Cl
- 离子组成的体系的总势能变化为:

ΔE = E 0 - E ∞

式中 E 0 和 E ∞分别为离子间距为 r 0 及∞时体系的势能。令 E ∞ = 0, 则 ΔE = E 0 < 0。令

E 0′= - E 0 , 则 E 0′就是由 1mol Na
+
和 1 mol Cl

-
形成 1 mol NaCl 晶体时释放的能量, 称为

1mol NaCl 晶体的晶格能或键能。

为了计算 E 0 , 我们首先计算将正负离子自无穷远处移近到任一距离 r 时体系势能的变

化 E r ,

E r = 引力势 E 1 + 斥力势 E 2 ( 2-36)

  这里, E 1 是所有离子对之间静电引力势能之和, 也等于每对离子的静电引力势乘以离

子对的数目 N 0 (对 1 mol 晶体, N 0 = 6. 02× 10
23

) ,故有:

E 1 = ∑
N

0

i= 1
∑

N
0

j = 1
( i≠ j )

±
1

4πε0
e

2

r ij
=

N 0

2 ∑
N

0

j = 2

±
1

4πε0
e

2

r 1j
( 2-37)

  式中 ε0 是换算因子(即真空的绝对介电常数) , 是 i离子和 j 离子间的距离。当 i和 j

为同号离子时上式取正号,异号离子时取负号。

斥力势 E 2 主要是由相邻离子的闭壳层电子云重叠引起的(见 2.4节) ,其值可按经验公

式估算,例如, 一种常见的公式是幂函数式:

E 2 =
N 0

2 ∑
N

0

j = 2

b
r
n
1j

( 2-38)

式中 b和 n 均为大于 0的常数。令

r 1j = a j r ( 2-39)

式中 r 是离子间的最短距离,故 a j≥1。

将( 2-37)至( 2-39)代入( 2-36)得到:

E r = -
N 0

2
Me2

4πε0r
-

C
r n

( 2-40)
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式中 M = ∑
N

0

j = 2

±
1
a j

,  C = ∑
N

0

j = 2

b
a
n
j

( 2-41)

M 称为马德隆常数, 它取决于晶体结构。例如,对 NaCl, CsCl和闪锌矿( ZnS)三种立方结构

晶体, M 值分别为 1.7476, 1.7627和 1.6381。参数 C 和 n 也与晶体结构有关, 可由以下二条

件推出:

  ( 1)
dE r

dr r = r
0

= 0 (平衡条件) ( 2-42)

C =
Me

2

4πε0n
r n- 1

0 ( 2-43)

将( 2-42)代入( 2-40)得到

E 0 = -
N 0 Me2

8πε0r 0
1 -

1
n

( 2-44)

  ( 2) K = V0
d2 E r

dV
2

V = V
0

( 2-45)

式中 K 为晶体的体弹性模量, V 和 V0 分别为相邻的 N a
+
和 Cl

-
离子间距为 r 及 r 0 时晶体

的体积。若一个离子占据的体积为 v,则 V= 2N 0 v。v可根据晶体结构确定。例如,由 NaCl

的晶胞(见图 2-51)不难求得:

v = 晶胞体积 / 晶胞中总离子数 = ( 2r ) 3 / 8 = r 3 ,

所以 V = 2N 0 r 3 ,  V0 = 2N 0 r 3
0 ( 2-46)

将式( 2-40) , ( 2-46)代入式( 2-45) ,并利用式( 2-43) ,得到

n = 1 +
72πε0 r 4

0 K
Me

2 ( 2-47)

因此, 根据实验测得的晶体的体弹性模量 K 和离子的平衡间距 r 0 就可由( 2-47)、( 2-43)式

算出参数 n 和 C, 进而由( 2-44)式求出晶体的总势能 E 0 或晶格能 E 0′。对 N aCl 晶体, n≈8,

这表明, 晶格能主要是引力势能(库仑能) ,和泡利不相容原理相关的斥力能只占晶格能的 1/ 8。

求得了 E 0 以后,晶体的结合能 U0 就可由下式求得:

U0 = E 0′- ( I - E a ) ( 2-48)

此式表明,晶体的结合能应等于晶格能(或键能)减去形成正负离子所消耗的能量。对 NaCl

晶 体, E 0′≈ 788k J/ mol, I ≈ 496kJ/ mol, E a = 349kJ / mol, 所以 U 0≈ 788 - ( 496 - 349) ≈

641kJ / mol。在有些书上, 将 E 0′看成是结合能,这是有误差的, 但也是允许的, 因为以上各项

能量的实验值或计算值都有一定的误差或不确定性。

2.5.3.2 分子晶体

惰性气体分子晶体的结合能的计算方法和上述离子晶体相似, 只是由于没有电子的转

移,故

U0 = E 0′= - E 0 ( 2-49)

为了计算 E 0 ,首先计算将中性原子自无穷远处移近到原子间距为 r 时体系势能的变化:

ΔE = E r - E ∞ = E r (令 E ∞ = 0)
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而 E r = E 1 + E 2 =
N 0

2∑
N

0

j = 1

-
A
r b

1 j
+

N 0

2∑
N

0

j = 1

B
r

12
1j

上式右边第一项代表由于瞬时极化引起的静电引力势, 第二项代表由于闭壳层电子云重叠

引起的斥力势。令σ=
B
A

1 / 6

,ε= A
2
/ 4B ,代入上式则得到更常见的惰性气体分子晶体的势

能公式

E r =
N 0

2 ∑
N

0

j = 2

4ε
σ

r 1j

12

-
σ

r 1j

6

( 2-50)

参数ε和σ称为惰性气体的雷纳德-琼斯系数。和离子晶体的情形类似,根据( 2-39) , ( 2-42) ,

( 2-45)和( 2-50)各式可以推出:

平衡原子间距 r 0 = 1. 09σ ( 2-51)

体弹性模量 K = 75ε/σ
3

( 2-52)

晶体结合能 U0 = 8. 6N 0ε ( 2-53)

和离子晶体的情形一样,根据实验测得的 r 0 和 K 值即可由式( 2-51)～( 2-53)算出结合能。

2.5.3.3 共价晶体

以 Si晶体为例, 由中性 Si 原子形成 Si晶体的过程可设想为两步:首先是使 Si 原子由

3s
2 3p

2 电子态变成 3s
1 3p

3 杂化态, 为此需消耗能量 E h。第二步是将杂化态的 Si原子由无穷

远处移近到平衡间距 r 0 处, 形成 Si晶体。这时由于成键轨道上的电子数必多于反键轨道上

的电子数,故体系能量下降, 即释放出一定的键能 E 1。同时由于闭壳层电子云重叠而产生排

斥能 E 2。因此, Si 晶体的结合能为:

U0 = E 1 - E 2 - E h ( 2-54)

2.5.3.4 金属晶体

为了求得金属晶体的结合能,也可以设想晶体的形成过程分两步:首先将孤立的金属原

子电离成价电子和正离子, 所需电离能为 E Ⅰ。其次分别将电子及正离子从无穷远处移近,

形成金属晶体。如果此时电子和正离子又复合为中性原子,那么结合能将为零。但由于形成

晶体后电子不再处于原子的能级, 而是展宽成带, 故晶体的能量要下降 ( - E ) , 这里 E 就是

电子-正离子系统的能量, E< 0,因此金属晶体的结合能就是:

U0 = ( - E) - E Ⅰ = - ( E + E Ⅰ ) ( 2-55)

至于 E 的具体计算可参看《固体物理》。

2.6 元素的晶体结构和性质

从本节起,我们将从结合键的角度依次讨论元素和各类合金的晶体结构和性质。

2.6.1 元素的晶体结构

按照晶体结构,可以将周期表上的元素分为三类, 如图 2-34所示。
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ⅠA ⅡA ⅢA ⅣA ⅤA ⅥA ⅦA ⅧA ⅠB ⅡB ⅢB ⅣB ⅤB ⅥB ⅦB O

H

Li Be B C N O F Ne

Na Mg Al Si P S Cl Ar

K Ca Sc T i V Cr Mn Fe Co Ni Cu Zn Ga Ge As Se Br Kr

Rb Sr Y Zr Nb Mo T c Ru Rh Pd Ag Cd In Sn Sb T e I Xe

Cs Ba La Hf T a W Re Os Ir Pt Au Hg T l Pb Bi Po At Rn

Ⅰ Ⅱ Ⅲ

图 2-34 元素按晶体结构分类

第Ⅰ类包括所有的 A 族元素、第Ⅷ族和ⅠB族元素。除少数例外, 这些元素都具有典型

的金属结构,即面心立方、密排六方和体心立方结构,其特点是具有高配位数(见第 1章)。值

得一提的是镧系(稀土)元素和锕系元素。镧系中后面部分的元素(从 Gd 到 Lu)具有上述典

型的金属结构, 但前面部分元素则略有变异:密排面的堆垛次序既不是 H CP 的 ABAB⋯,

也不是 F CC 的 ABCABC⋯, 而是 ABACA BAC⋯ ( 对 La, Ce, P r, N d) 或 [ ABA BCBCAC]

A BABCBCAC⋯(对 Sm)。发生这种变异的原因尚不清楚,估计和 4f 电子参加键合有关(因

为 ( 4f ) ( 5d )和( 6s)电子的能级相近)。对锕系元素,由于 ( 5f )、( 6d )和( 7s)电子能级更加相

近,故 5f 电子更可能参加键合,因而在锕系元素中, 除钍具有典型的金属结构外, 其它元素

(如 α-U ,α-Pu 等)往往具有异常的复杂结构。

在讨论第Ⅱ类元素的结构之前, 我们先讨论第Ⅲ类元素的结构。这类元素包括ⅣB 到

ⅦB族元素, 其结构特点是, 每个原子具有( 8- N )个近邻原子, 这里 N 是该元素所属的族

数。这个特点就称为 8- N 规则。显然, 8- N 规则是原子为了通过共价键达到八电子层结构

的必然结果。下面分别讨论属于第Ⅲ类的各族元素的晶体结构。

ⅣB族元素碳(金刚石)、硅、锗和灰锡都具有人们熟知的金刚石结构,如图 2-7所示。图

中碳原子位于 F CC 点阵的结点及 4个不相邻的四面体间隙位置。这样, 每个碳原子有 4 个

距离为
3

4
a 的最近邻原子, 即配位数为 4, 符合 8- N 规则 ( N = 4, 8- N = 4) , 这显然是

sp
3
杂化共价的结果。图 2-35 是金刚石结构的另一种表示方式。

图 2-35 金刚石的晶体结构 图 2-36 石墨的晶体结构

碳还有另一种同素异构体, 即石墨, 其结构如图 2-36所示。它具有简单六方点阵, 其
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( 0001)面的堆垛次序也是 ABAB⋯,但和密排六方结构有三点区别: ( 1) ( 0001)面不是密排

图 2-37 锑的结构

面。从图 2-36可以看出, ( 0001)面上每个碳原子只有三个

最近邻碳原子(而不是 6 个原子)。( 2) 轴比
c
a

= 2. 73≥1.

633, 故相邻两层( 0001)面上的原子是不相切的。( 3)相邻两

层 ( 0001)面上的原子沿六角形边的方向发生位移 (或错

动)。在通常的四轴( a 1 , a 2 , a3 和 c轴 )下, 相对位移方向就

是〈1120〉,而不是〈1010〉。石墨的这种结构是和它的结合键

密切相关的。人们认为, 在石墨中相邻的( 0001)层原子之间

的结合键是范德瓦斯力,故层与层之间很容易滑动。在同一

层原子间的结合键是( sp
2
)杂化的 σ键。但由于每个碳原子

只有 3 个最近邻,剩下的一个电子就可以在层内自由运动,

因而石墨在平行于基面的方向就有一定的(虽然是较小的)

导电性。

ⅤB族元素砷、锑、铋等属于菱方晶系。图 2-37 是用六

方晶轴表示的锑的结构。在第 1章中谈到, 在六方晶系下

( 0001)层的堆垛次序是 ABCA BC⋯,不过对锑来说, 和简

单菱形结构不同的是,各层并非等距离的, 而是每两层组成

一个相距很近的双层,双层与双层之间则相距较远。例如图

2-37中就画出了 AB, CA 和 BC 三个双层。双层之间的原

子是不接触的,每一单层内的原子(即构成平面六角形的各

原子)也不接触, 它们只和同一双层中的另一单层内的最近

邻原子相接触, 因而配位数是 3, 符合 8- N 规则( 8- N =

8- 5= 3)。图 2-37中画出了原子 1的 3 个最近邻配位原子

2, 3和 4。由此可见,共价键存在于双层内, 而双层与双层之

间则是分子键。

图 2-38 硒和碲的晶体结构

ⅥB 族元素硒、碲也属于菱方晶系, 原子排列成螺

旋链, 因而每个原子有两个近邻, 符合 8- N 规则, 如

图 2-38所示。显然,链内近邻原子是共价键, 而链之间

则是分子键。

ⅦB 族元素碘的结构见图 2-8。从图看出, 原子是

成对地排列的, 每个原子有一个最近邻原子( 8- N =

8- 7= 1)。每对原子就是一个碘分子, 分子之间的结合

键则是分子键。

在讨论了第Ⅰ和第Ⅲ类元素后就容易了解第Ⅱ类

元素的结构特点了。这类元素往往兼有Ⅰ,Ⅲ类元素的某些特点。例如, 汞虽具有简单菱方

(或略微畸变了的立方)结构,但其配位数也符合 8- N 规则(每个汞原子有 8- 2= 6个近邻

原子)。锌和镉虽具有密排六方结构, 但
c
a
很大

c
a

= 1. 86> 1. 633 , 故并非严格的密排结

构,每个原子只和同一个( 0001)层内的 6 个原子相接触,也符合 8- N 规则( 8- 2= 6)。虽然
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符合 8- N 规则,但ⅡB族元素只有 2 个价电子,不可能形成共价键。事实上, 这些元素晶体

都是金属。对于其余的第Ⅱ类元素铟、铊、铅等,虽然具有典型的金属结构, 但点阵常数比Ⅰ

类元素大得多,这是由于原子电离不完全的缘故。

2.6.2 元素性质的周期性

由于周期表中元素的外层电子(价电子)数是周期性地变化的, 因而和结合键相关的一

些性质也必然是随原子序数而周期性地变化。因此这些性质就定性地反映了晶体的结合强

度。这些性质包括:

1) 熔点和升华热 一般来说熔点越高或升华热越大,结合强度越高。图 2-39 画出了熔

点随原子序数 Z 的变化。从图看出,熔点有两个极大值, 一个在过渡族金属系列的中部, 另

一个则在ⅣB 族元素。值得注意的是;由于熔点是固相和液相平衡的温度, 而升华热是将

1mol 固体转变成中性原子的蒸气所需的热量, 因而这两个性质都和两相的性质有关 (熔点

和固—液相性质有关,升华热和固—气相性质有关) ,而不仅仅是取决于固体的性质。

图 2-39 元素的熔点 T m

2) 压缩系数和膨胀系数 压缩系数 β的定义是单位压强引起的相对体积变化, 即:

β=
dV

Vdp
,式中 V 和 p 分别是体积和压强。β与原子序数 Z 的关系如图 2-40所示。通常 β反

比于晶体的结合强度,故结合强度很高的过渡族金属和ⅣB族元素的压缩系数都很小。
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图 2-40 元素的压缩系数 β

热膨胀系数α定义为单位温度变化引起的相对长度变化, α=
dl
ldt
。α和原子序数的关系

类似于β,而且结合强度越高, α越小。β和 α都是仅和固相性质直接相关的性质。

( 3) 原子尺寸 原子尺寸可以用不同的参数来描述。最常用的是原子半径 r 0 , 它等于最

近邻原子间的距离之半。r 0 也随原子序数而周期性地变化, 如图 2-41所示。注意, r 0 并不是

一个确定的参量,它受其它一些因素的影响(见下节)。因此, 人们有时也用原子体积Ω来描

述原子的尺寸。Ω大体上是一个确定值,和结构关系不大。虽然如此, r 0 仍然是应用很广的参

量,并且大体上可作为结合强度的度量:结合强度越大, r 0 应该越小。

下面就按周期或族具体讨论一下物理性质变化和结合键间的关系。

( 1) 两个短周期

从图 2-39到图 2-41可知, 对于两个短周期元素的晶体来说,结合力按ⅠA→ⅡA→ⅢB

→⋯的顺序递增, 而ⅣB族晶体的结合力达到最大值, 随后的 B族元素晶体的结合力又递

减,直到惰性元素结合力又达到最小值。从ⅠA 到ⅣB 族,结合强度增加的原因是由于 p 电

子对( sp )杂化轨道的贡献增加, 同时键的本质也由ⅠA 族的纯金属键变为ⅣB 族的纯共价

键。金刚石的超高熔点、低压缩系数和小原子半径表明,共价键比自由电子的金属键强得多。

从ⅣB族以后直到 O 族,总结合强度下降, 压缩系数和原子半径增加(ⅤB和ⅥB 族) ,而双

原子固体和惰性气体则熔点非常低。这并不意味着在ⅤB到ⅦB族中原子间的共价键更弱,

而是现有的空间定向共价键数目( 8- N )不足以将三维晶体连接在一起。因此这些固体的键

合乃是弱得多的范德瓦尔斯键,这种键分别将ⅤB,ⅥB,ⅦB 和 O 族中的层、链、双原子分子
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图 2-41 元素的原子半径 r 0
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或单个原子连接在一起。在整个短周期中, 每个原子参加键合的电子数(即价电子数)均等于

其族数 N。

( 2) ⅠA 族和ⅡA 族

ⅠA 和ⅡA 族(特别是前者)的原子半径和压缩系数都非常大, 这是因为在这些金属中

原子半径远大于离子半径(它们称为“开放”金属)。ⅠA 或ⅡA 族的压缩系数和原子半径有

一个总的趋势:原子序数越大,压缩系数和原子半径也越大,这是由于离子实的屏蔽效应所

致。

( 3) 过渡族金属和ⅠB族、ⅡB族金属

过渡族元素的熔点高而压缩系数低, 这表明这些金属的结合强度比ⅠA 和ⅠB族金属

都大。人们对此解释是: d 轨道的结合电子也参加了( sp )和( sp d )杂化轨道, 形成所谓共振金

属键。

过渡族元素的原子半径和压缩系数较小, 这是因为这些元素的离子实半径和原子半径

非常相近(故称为“封闭金属”)。虽然一般元素的原子半径是随周期数而增加,但从ⅣA 到

ⅠB 族的过渡族金属的原子半径与周期数关系不大,这种现象叫做“镧系收缩”,它是由于经

过稀土系元素后核电荷大大增加所致。

( 4) B族金属

第二、三长周期的 B族元素一般比第一长周期和两个短周期的 B 族元素具有更强的金

属性质。对于ⅣB 族元素,随着原子序数的增加而引起的熔点下降和压缩系数增加,反映了

从金刚石→锗→灰锡共价键逐渐削弱, 而金属键的比重增加, 白锡和铅则是以金属键为主

了。对锗这样的中间元素,结合键是共价键和金属键的混合, 因而使元素呈半导体行为。可

是ⅤB 和ⅥB族元素却与此相反, 随着原子序数的增加,虽然也由共价键过渡到金属键, 但结

合强度却增加, 这是由于这些元素的结合强度取决于层状、链状或双原子分子之间的范氏

力,而随着原子序数的增加,金属键的比重增加,薄弱的范氏力,使层状、链状等结构连成三

维结构,从而使结合强度增加。

从ⅠB 到ⅦB族元素, 原子半径和压缩系数都逐渐增加, 而惰性气体的原子半径几乎和

同周期的碱金属原子相同, 这是由于 d 壳层收缩, d 电子对键合的贡献越来越小, 因而从

ⅠB 到ⅦB族元素越来越“开放”。

( 5) 镧系和锕系

镧系元素的结合力一般都随着原子序数而缓慢地增加。由于键合电子是 5d
1
6s

2
, 故通常

镧系元素是 3 价,类似于ⅢA 族金属。

锕系元素的键合电子是 6d
2
7s

2
, 故其熔点高,压缩系数低, 性质类似于ⅣA 族过渡元素。

2.7 合金相结构概述

到现在为止,我们讨论的都是纯元素。从本节开始, 将讨论在工程实际中获得广泛应用

的合金。

2.7.1 基本概念

什么是合金? 合金是由金属和其它一种或多种元素通过化学键合而形成的材料。组成
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合金的每种元素(包括金属、非金属)称为组元。由 2个、3 个、⋯或 n 个组元形成的合金分别

称为二元、三元、⋯或 n 元合金。组元种类相同、但含量不同(成分不同)的各种合金形成一个

合金系列,或简称合金系。因此,对应于组元数目, 就有二元系,三元系, ⋯⋯, n 元系。当然纯

金属也可以看成是一种特殊的合金系,即单元系。

和纯金属不同,在一定的外界条件(一定的温度和压强)下, 一定成分(指合金的总成分)

的合金内部不同区域可能具有不同的成分、结构和性能。人们把具有相同的(或连续变化

的)成分、结构和性能的部分(或区域)称为合金相或简称相。因此,在一定的外界条件下, 一

定成分的合金可以由若干不同的相组成,这些相的总体便称为合金的组织。

2.7.2 合金成分的表示

合金成分的表示方法有两种:各组元的摩尔分数和质量分数。组元 i的摩尔分数 Cai和

质量分数 Cwi的关系为

Cai =

CW i

( M i/ N A )

∑
n

j = 1

CW j

( Mj / N A )

=
CW i/ Mi

∑
n

j = 1

Cw j / M j

( 2-56)

CW i =
CaiM i/ N A

∑
n

j = 1

Ca j Mj / N A

=
M iCai

∑
n

j = 1

M j Ca j

( 2-57)

2.7.3 合金相分类

按照晶体结构,可以将合金相分为固溶体和化合物两类。

固溶体是一种组元 (溶质)溶解在另一种组元(溶剂, 一般是金属)中,其特点是溶剂(或

称基体)的点阵类型不变,溶质原子或是代替部分溶剂原子而形成置换式固溶体, 或是进入

溶剂组元点阵的间隙中而形成间隙式固溶体。一般来说,固溶体都有一定的成分范围。溶质

在溶剂中的最大含量(即极限溶解度)便称为固溶度。

化合物是由两种或多种组元按一定比例(一定的成分)构成一个新的点阵, 它既不是溶

剂的点阵, 也不是溶质的点阵。以N aCl 为例(见图 2-51) , N a
+ 离子和 Cl

- 离子分别占据各自

的面心立方点阵(称为分点阵或次点阵) , 而 N aCl 的点阵就是由两个面心立方分点阵穿插

而成的复合点阵。虽然化合物通常可以用一个化学式(如 Ax By )表示,但许多化合物, 特别是

金属与金属形成的化合物(所谓金属间化合物)往往或多或少有一定的成分范围(但一般比

固溶体的成分范围小得多)。

2.8 影响合金相结构的主要因素

影响合金相结构的主要因素有以下几个:

2.8.1 原子半径或离子半径

在分析合金相结构时,人们往往将原子看成是刚性小球, 并假定最近邻的原子或离子是

相切的。这样,最近邻原子或离子之间的距离就等于两个原子或离子半径之和。
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对于金属和共价晶体,一般用原子半径表示原子的大小。其定义是同种元素的晶体中最

近邻原子核之间距离之半。值得注意的是,即使是同一元素, 其原子半径也未必是一个确定

值。例如,对共价晶体来说, 原子半径就取决于原子间的结合键是单键、双键或三键。不难想

见,同一元素的单键共价半径大于双键或三键的共价半径, 因为后者的结合力比前者强, 因

而原子靠得更近。对于金属晶体来说, 原子半径和配位数有关。以 Fe 为例, 利用 X光测定

α-Fe 和γ-F e 的点阵常数就可发现,α-Fe 的原子半径比γ-F e 小 3%。一般来说, 当配位数由

12变成 8, 6,或 4时, 原子半径将分别收缩 3% , 4%或 12%。同一元素可能具有不同的原子

半径,这对于分析, 比较合金元素对合金相结构的影响是很不方便的。为了便于分析、比较,

人们对每种元素必须确定一个统一的原子半径。为此,对共价晶体, 人们采用单键共价半径

r ( 1)。对金属晶体,人们采用在配位数为 12的同素异构体中的原子半径, 并称之为哥德斯密

德原子半径( Goldschmid atomic radius) r( CN 12)。表 2-5 给出了元素的 r ( 1)和 r( CN 12)值

(对于没有配位数为 12的同素异构体的元素,其 r ( CN12)值是按上述原子半径与配位数的

关系换算得到的)。从表中不难看出, r ( CN 12)一般比 r ( 1)大 10%～15%。

对于非金属的分子晶体, 也用原子半径表示原子的大小, 但此时存在两个原子半径:一

个是共价半径,另一个是范德瓦尔斯原子半径, 它等于相邻分子间距离之半。显然范氏原子

半径远大于共价半径。例如,在氯分子晶体中, 氯原子有两个邻近距离,一个是 0. 198nm, 即

共价直径;另一个是 0. 360nm, 即范氏直径。

对于离子晶体,一般采用离子半径 r
+ 或 r

- 来表示正、负离子的尺寸。由于正、负离子是

不同的元素,而用 X 光方法只能测出离子化合物中正、负离子之间的距离 r 0 , r 0 = r
+

+ r
-

, 因

此很难明确确定正、负离子的界限,亦即很难确定 r
+
和 r

-
的准确数值。为了确定 r

+
和 r

-
, 人

们假定,同一种元素在具有相同晶体结构的不同化合物中的离子半径是相同的。例如在 LiF

和 LiCl 中, r
+
L i都是同一数值。如果实验测出 LiF 和 LiCl中正、负离子的间距分别为 r 0

LiF
和

r 0
LiCl

,则有:

r Li+ + r Cl- = r 0
LiCl

r Li + + r F - = r 0
LiF

两式相减得到: r Cl
- - r F

- = r 0
LiCl

- r 0
LiF
。这样就能求出两个负离子 Cl

-
和 F

-
的离子半径差来。

同理也能求出两个正离子的半径差。实验发现,对于确定的一对正(或负)离子来说, 其离子

半径差大体上恒定,这表明,可以认为离子的确是具有确定的半径的, 而且只要知道一个离

子的半径,就可由上述离子半径差规则求出其它的离子半径来。哥德斯密德根据在离子化合

物中负离子(大离子)相切的假定,求得 O
2-
的离子半径为 0. 132nm,并由此推出了其它许多

元素的离子的半径, 这就是所谓的哥德斯密德离子半径。还有一种离子半径, 叫作泡林

( Paulin g)离子半径, 它是根据量子力学理论,按有效核电荷算出的。表 2-6 给出了元素的哥

德斯密德和泡林离子半径值。

值得指出的是,离子半径是一个近似的概念。一则,核外电子云是连续分布的, 并无确定

的范围(只有在无穷远处电子云密度才为 0)。二则,许多离子晶体并非典型的离子键, 而是

或多或少有共价键的成分。我们知道, 形成共价键时,共用电子在两个原子核间平均分配(共

用)。若共用电子对偏向(靠近)一个核, 则形成极性共价键。在极端的情形下, 这对电子完全

进入一个核的范围(绕该核球形分布) ,则形成典型的离子键。实际晶体中价电子对不完全属
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表 2-6 元素的哥德斯密德及泡林离子半径( CN= 6)

离  子
离子半径/ 0 p. 1nm

哥德斯密德 泡  林
离  子

离子半径/ 0 n. 1nm

哥德斯密德 泡林

Li+ 0 �. 78 0 �. 60 Br - 1 }. 96 1 �. 95

Na+ 0 �. 98 0 �. 95 I - 2 }. 20 2 �. 16

K+ 1 �. 33 1 �. 33 Cu+ — 0 �. 96

Rb+ 1 �. 49 1 �. 48 Ag+ 1 }. 13 1 �. 26

Cs + 1 �. 65 1 �. 69 Au+ — 1 �. 37

Be2 �+ 0 �. 34 0 �. 31 Zn2 �+ 0 }. 83 0 �. 74

Mg2 �+ 0 �. 78 0 �. 65 Cd2 �+ 1 }. 03 0 �. 97

Ca2 �+ 1 �. 06 0 �. 99 Hg2 �+ 1 }. 12 1 �. 10

Sr2 �+ 1 �. 27 1 �. 13 Sc3 �+ 0 }. 83 0 �. 81

Ba2 �+ 1 �. 43 1 �. 35 Y 3 �+ 1 }. 06 0 �. 93

B3 �+ — 0 �. 20 La3 �+ 1 }. 22 1 �. 15

Al3 �+ 0 �. 57 0 �. 50 Ce3 �+ 1 }. 18 —

Ga3 �+ 0 �. 62 0 �. 62 Ce4 �+ 1 }. 02 1 �. 01

C4 �+ 0 �. 20 0 �. 15 T i4 �+ 0 }. 64 0 �. 68

Si4 �+ 0 �. 39 0 �. 41 Zr 4 �+ 0 }. 87 0 �. 80

Ge4 �+ 0 �. 44 0 �. 53 Hf4 �+ 0 }. 84 —

Sn4 �+ 0 �. 74 0 �. 71 T h4 �+ 1 }. 10 1 �. 02

Pb4 �+ 0 �. 84 0 �. 84 V 5 �+ 0 }. 40 0 �. 59

Pb2 �+ 1 �. 32 1 �. 21 Nb5 �+ 0 }. 69 0 �. 70

N5 �+ 0 �. 15 0 �. 11 T a5 �+ 0 }. 68 —

P 5 �+ 0 �. 35 0 �. 34 Cr3 �+ 0 }. 64 —

As 5 �+ — 0 �. 47 Cr6 �+ 0 }. 35 0 �. 52

Sb5 �+ — 0 �. 62 Mo6 �+ — 0 �. 62

Bi5 �+ — 0 �. 74 W6 �+ — 0 �. 62

O2 �- 1 �. 32 1 �. 40 U 4 �+ 1 }. 05 0 �. 97

S
2 �- 1 �. 74 1 �. 84 Mn

2 �+ 0 }. 91 0 �. 80

S6 �+ 0 �. 34 0 �. 29 Mn4 �+ 0 }. 52 0 �. 50

Se2 �- 1 �. 91 1 �. 98 Mn7 �+ — 0 �. 46

Se6 �+ 0 �. 35 0 �. 42 Fe2 �+ 0 }. 82 0 �. 80

T e2 �- 2 �. 11 2 �. 21 Fe3 �+ 0 }. 67 —

F - 1 �. 33 1 �. 36 Co2 �+ 0 }. 82 0 �. 72

Cl- 1 �. 81 1 �. 81 Ni2 �+ 0 }. 78 0 �. 69

于一个核,这样, 结合键就或多或少具有极性共价键的特点。在这种情况下, 离子半径的意义

就不确切了。

2.8.2 负电性

元素的负电性是表示它在和其它元素形成化合物或固溶体时吸引电子的能力的一个参
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量。例如, Na 和 Cl化合成 NaCl时, Cl 很容易吸引 N a 的外层电子,因而 Cl 的负电性很强,

而 N a 的负电性很弱(或者说 Na 的正电性很强)。显然,一个元素的负电性是相对于另一个

元素而言的。因此,如果令 A , B二元素的负电性分别为 x A 和 x B ,那么, 只有( x A - xB )才有意

义。这个差值和什么因素有关呢? 泡林认为, 它应该和 A - A , B- B 及 A - B 等键的键能

E A A , E BB及 E A B有关。令 ΔA B = E A B -
1
2

( E A A + E BB ) , 则:

©¦x A - x B ©¦∝ ©¦ΔA B ©¦ ( eV )

显然,如果 A- B键是非极性共价键, 则ΔA B = 0,因而 x A = x B。即 A , B 元素吸引电子的能力

是相同的。如果 A - B键是极性共价键(或具有离子键的特征) , 则ΔA B≠0, 因而 x A≠x B。

为了应用方便起见,人们往往给每个元素赋予一个确定的负电性数值。这当然有一定的

随意性, 即人们可以任意规定某个元素的负电性, 作为比较的标准, 由此求出其它元素的负

电性。哥弟( Gordy)采用了另外的方法确定负电性。他将负电性定义为 n′e/ r , 式中 n′e代表

作用于价电子上的有效核电荷(考虑到屏蔽效应) , r 是单键半径。在对屏蔽效应作了某些简

化后,他最后得到下述关系式:

x = 0. 31
n′+ 1

r
+ 0. 50 ( 2-58)

式中 x 是元素的负电性, r 是单键共价半径, n′是价电子数。n′不一定等于化学价 v(尤其对

非金属) , 例如,对钠, n′= 1= v;但对氧, n′= 6≠v= 2。表 2-7 给出了若干元素的 r、n′和 x 值。

表 2-7 若干元素的负电性、共价半径和价电子数

元素 r n′ x 元素 r n′ x 元素 r n′ x

Ag 1 �. 53 1 81 !. 9 Ga 1 O. 26 3 �1 �. 4 Pb 1 �. 46 4 �1 �. 5

Al 1 �. 26 3 81 !. 5 Ge 1 O. 22 4 �1 �. 7 Po 1 �. 46 6 �2 �. 0

As 1 �. 21 5 82 !. 0 H 0 O. 37 1 �2 }. 13 Rb 2 �. 11 1 �0 �. 78

An 1 �. 50 1 83 !. 1 Hg 1 O. 50 2 �1 �. 0 S 1 �. 04 6 �2 �. 53

B 0 �. 88 3 81 !. 9 I 1 O. 33 7 �2 }. 45 Sb 1 �. 41 5 �1 �. 8

Ba 2 �. 17 2 80 !. 9 In 1 O. 44 3 �1 �. 4 Sc 1 �. 61 3 �1 �. 3

Be 1 �. 06 2 81 �. 45 K 1 O. 96 1 �0 }. 80 Se 1 �. 17 6 �2 �. 4

Bi 1 �. 40 5 81 !. 8 La 1 O. 86 3 �1 �. 2 Si 1 �. 17 4 �1 �. 8

Br 1 �. 14 7 82 �. 75 Li 1 O. 34 1 �0 }. 95 Sn 1 �. 40 4 �1 �. 7

C 0 �. 77 4 82 �. 55 Mg 1 O. 40 2 �1 �. 2 Sr 1 �. 93 2 �1 �. 0

Ca 1 �. 78 2 81 !. 0 Mn 1 O. 18 7 �2 �. 6 T c 1 �. 31 7 �2 �. 4

Cd 1 �. 48 2 81 !. 1 Mo 1 O. 36 6 �2 �. 1 T e 1 �. 37 6 �2 �. 1

Cl 0 �. 99 7 82 �. 97 N 0 O. 74 5 �2 }. 98 T i 1 �. 45 4 �1 �. 6

Cr 1 �. 25 6 82 !. 2 Na 1 O. 54 1 �0 }. 90 T l 1 �. 47 3 �1 �. 3

Cs 2 �. 25 1 80 �. 75 Nb 1 O. 43 5 �1 �. 8 V 1 �. 30 5 �1 �. 9

Cu 1 �. 35 1 82 !. 2 O 0 O. 73 6 �3 }. 45 Y 1 �. 75 3 �1 �. 3

F 0 �. 72 7 83 �. 95 P 1 O. 10 5 �2 �. 1 Zn 1 �. 31 2 �1 �. 2

Zr 1 �. 58 4 �1 �. 6
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2.8.3 价电子浓度

价电子浓度(或简称电子浓度)是指合金中每个原子平均的价电子数,用 e/ a 表示。对于

由 1, 2,⋯, m等组元形成的 m元合金, 我们有:

e/ a = Z 1C1 + Z 2 C2 + ⋯ + Zm Cm ( 2-59)

式中 Z i( i= 1- m)为组元 i的原子价电子数, Ci 为组元 i的原子百分数( C1 + C2 + ⋯+ Cm

= 1)。对于第Ⅷ族组元, 规定其价电子数为零( Z = 0) ,而对其它组元, 价电子数就等于它在

周期表中的族数 ( Z = N )。例如, 对 60at% Cu + 40a t% Zn 这个二元合金, e/ a = 1× 0. 60+

2× 0. 40= 1. 40。

将第Ⅷ族元素的原子价电子数定为零,这是为了说明某些合金的形成规律而作的硬性

规定①。但也有人对此予以了粗略的解释, 认为由于第Ⅷ族元素原子的外层很容易从其它原

子中得到电子而达到稳定的 18电子壳层结构, 因而这族元素在和其它元素形成合金时不但

贡献出价电子,也同样吸收电子, 使总的价电子变化为零。

2.8.4 其它因素

除以上三个主要因素外,对于具体类型的合金还可能有其它因素(或参数)。例如, 对离

子和共价晶体,“电荷半径比之和”∑ Z
r K
及∑ Z′

r C OV
也是有用的参数。这里 Z 的意义同上,

Z′是考虑屏蔽效应后的有效核电荷数, r K 和 r CO V分别是离子实半径和共价半径。不难理解,

Z
r K
越小,元素的金属性越强。

2.9 固 溶 体

2.9.1 什么是固溶体

  人们通常所说的固溶体具有以下三个基本特征:

( 1) 溶质和溶剂原子占据一个共同的布拉菲点阵, 且此点阵类型和溶剂的点阵类型相

同。例如,少量的锌溶解于铜中形成的以铜为基的α固溶体(亦称 α黄铜)就具有溶剂(铜)的

面心立方点阵,而少量铜溶解于锌中形成的以锌为基的 η固溶体则具有锌的密排六方点阵。

( 2) 有一定的成分范围, 也就是说,组元的含量可在一定范围内改变而不会导致固溶体

点阵类型的改变。某组元在固溶体中的最大含量(或溶解度极限)便称为该组元在该固溶体

中的固溶度。由于成分范围可变,故通常固溶体不能用一个化学式来表示。

( 3) 具有比较明显的金属性质, 例如,具有一定的导电和导热性和一定的塑性等等。这

表明,固溶体中的结合键主要是金属键。

2.9.2 固溶体分类

固溶体可以从不同的角度来分类:
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( 1) 根据固溶体在相图中的位置可分为:

1) 端部固溶体,也称初级固溶体。它位于相图端部, 亦即其成分范围包括纯组元 ( CA =

100%或 CB = 100% )。例如,在 Cu—Zn 系相图中(见图 2-42) , α和η固溶体都是端部(或初

级)固溶体。通常讲的固溶体就是指端部固溶体。

图 2-42 Cu—Zn 系相图

2) 中间固溶体,也称二次固溶体。它位于相图中间, 因而任一组元的浓度均大于 0, 小于

100%。例如,图 2-42 中的β相(亦称β黄铜)在高温下就是一个二次固溶体。这种固溶体虽

有一定的成分范围,但并不具有任一组元的结构, 故严格来讲, 不符合前面谈到的固溶体定

义。因此,“二次固溶体”这个名称已不常用, 而代之以“中间相”了。不过, 也可以将它看成是

以化合物为基的固溶体,例如 β黄铜就可看成是以金属间化合物 CuZn 为基的固溶体。

( 2) 根据溶质原子在点阵中的位置可分为:

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。

2) 间隙式固溶体, 亦称填隙式固溶体, 其溶质原子位于溶剂点阵的间隙中。例如, 在

F e—C系的 α固溶体中, 碳原子就位于铁原子的 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。

通过实验可以判断一个固溶体是置换式还是间隙式。为此,首先通过 X 光或电子衍射

确定固溶体的点阵类型和点阵常数,由此即可推出一个晶胞内的原子数 N 和晶胞体积 V,

·69·



再根据该固溶体的平均原子量 A�及阿弗伽德罗常数 N A 即可算出固溶体的理论密度 ρc :

ρc =
N ¡¤A�

V ¡¤N A
( 2-60)

另一方面, 又可通过实验直接测出该固溶体的实际密度 ρe, 于是比较 ρc 和 ρe 即可判断该固

溶体的类型:

若 ρc< ρe ,则固溶体为间隙式;

若 ρc= ρe ,则固溶体为置换式;

若 ρc> ρe ,则固溶体为缺位式(即有的点阵结点上没有原子)。

( 3) 根据固溶度可分为:

1) 有限固溶体, 其固溶度小于 100%。通常端部固溶体都是有限的, 例如, Cu—Zn 系的

α和 η固溶体, Fe—C 系的 α和 γ固溶体等都是有限固溶体。

2) 无限固溶体,又称连续固溶体, 是由两个(或多个)晶体结构相同的组元形成的, 任一

组元的成分范围均为 0～100%。例如, Cu—Ni系、Cr—Mo 系、Mo—W 系、T i—Zr 系等在室

温下都能无限互溶,形成连续固溶体。

( 4) 根据各组元原子分布的规律性可分为:

1) 无序固溶体, 其中各组元原子的分布是随机的(无规的)。例如, 对 A—B 二元置换式

无序固溶体来说,每个点阵结点既可被 A 原子、也可被 B 原子占据,且占据的几率就等于相

应组元的成分, 即每个点阵结点被 A 原子占据的几率为 CA ,被 B 原子占据的几率为 CB ( CA ,

CB 为原子百分数)。也可以认为, 每个结点上都有一个由 CA 个 A 原子和 CB 个 B原子构成

的“平均原子”,因而各结点仍然是等同点,形成一个布拉菲点阵 (这种处理方法常用于 X 光

和电子衍射分析中)。对 M—X 二元间隙式无序固溶体来说,非金属组元 X 的原子可分布在

任意一个八面体(或四面体)间隙中。例如在铁素体中碳原子就可位于任何一个八面体间隙

中(而不限于某些特定的八面体间隙)。

2) 有序固溶体, 其中各组元原子分别占据各自的布拉菲点阵——称为分点阵, 整个固

溶体就是由各组元的分点阵组成的复杂点阵——也叫超点阵或超结构 (或迭结构)。例如,

0. 5Fe(摩尔分数) + 0. 5A l(摩尔分数)合金在高温下为具有体心立方点阵的无序固溶体, 每

个结点由半个 F e 原子和半个 Al 原子组成的“平均原子”所占据, 但在低温下,一种原子(如

F e原子)占据晶胞的顶点,另一种原子(如 A l原子)占据体心。此时顶点和体心不再是等同

点,因而 FeA l合金在低温下就不再是体心立方点阵, 而是由两个分别被铁原子和铝原子占

据的简单立方分点阵穿插而成的复杂点阵,即超点阵。又如 Fe3 Al 合金,在高温下也是体心

立方点阵,每个结点被一个由 3/ 4 个铁原子、1/ 4 个铝原子组成的平均原子所占据, 但在低

温下则是由 4 个简单立方分点阵穿插而成的超点阵, 其中 3个分点阵由铁原子占据, 1 个分

点阵由铝原子占据。当然, 有序合金并不限于 F e—A l 系,其它一些合金系(包括三元系)在

低温下也存在有序合金。图 2-43 画出了若干二元和三元有序合金的结构,作为练习, 请读者

指出其分点阵(要求各分点阵是同类型的)。

2.9.3 固溶度和 Hume-Rothery 规则

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
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图 2-43 典型的有序合金结构

( a ) F eAl 或 CuZn ( b) Cu3A u ( c) CuA u ( d ) F e3A l ( e) CuA u 长周期结构

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%。为了预计置

换式初级固溶体的固溶度, Hu me-Roth ery 提出了以下经验规则:

( 1) 如果形成合金的元素的原子半径之差超过 14%～15% , 则固溶度极为有限。这一规

则有时称为 15%规则, 它可表示为:

当 δ= [ ©¦dA - dB ©¦/ dA ]× 100% > 14% ～ 15%  时

固溶度就极为有限。这里 dA 和 d B 分别是溶剂 A 和溶质 B 的原子直径,即 A 和 B 晶体中最

近邻原子间的距离。

( 2) 如果合金组元的负电性相差很大, 例如当 Gordy 定义的负电性值相差 0.4以上(即

©¦x A - x B ©¦> 0. 4)时, 固溶度就极小, 因为此时 A、B 二组元易形成稳定的中间相——正常价

化合物(见 2.12 节)。这一规则也称负电(原子)价效应。

( 3) 两个给定元素的相互固溶度是与它们各自的原子价有关的, 且高价元素在低价元

素中的固溶度大于低价元素在高价元素中的固溶度。这一规则称为相对价效应。

( 4) 如果用价电子浓度表示合金的成分, 那么ⅡB～ⅤB族溶质元素在ⅠB族溶剂元素

中的固溶度都相同——约为 e/ a = 1. 36,而与具体的元素种类无关。这表明在这种情形下,

价电子浓度 e/ a 是决定固溶度的一个重要因素。以 Cu 作溶剂为例, Zn, Ga, Ge, A s 等 2～5
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图 2-44 Cu—M 相图的一部分( M 代表 Zn, Ga , Ge 或 As)

价元素在 Cu 中的初级固溶度分别为 38% , 20% , 12%和 7.0% (见图 2-44) , 相应的极限电

子浓度分别为 1.38, 1.40, 1.36和 1.28。

( 5) 两组元形成无限(或连续)固溶体的必要条件是它们具有相同的晶体结构。例如前

面列举的 Cu—N i, Cr—Mo, Mo—W , T i—Zr 等形成无限固溶体的合金系都符合此条件。

对于上述 H ume-Rot hery规则还需要作以下几点说明:

1) 在上述 5 条规则中,只有第 1, 2两条是普遍规则, 其余 3条都限于特定情况。例如,

相对价效应仅当低价组元为 Cu, A g, A u 等ⅠB族金属时才成立;又如电子浓度虽然是影响

固溶度的一个因素,但并非任意两个具有相同结构的初级固溶体的固溶度都对应着相同的

电子浓度;至于第 5条规则, 虽然它是普遍成立的,但并不是用来确定初级固溶度的规则。由

于这些原因,读者在不同的书中看到的 Hume-Rothery 规则,内容可能不尽相同。例如有的

只包括 1～4, 1～3甚至 1～2条规则。但无论如何, 第 1, 2两条规则都是共同的, 是 Hume-

Rothery 规则的最基本内容。

2) Hume-Rothery 的第 1、第 2规则都是否定的规则, 即它们只指出了在什么条件下
·
不

·
可
·
能有显著的固溶度,而没有指出在什么条件下就肯定有显著的固溶度。

3) 上述两条规则还只是定性或半定量的规则。例如, 所谓显著的固溶度并没有确切的

规定。作为近似估算,人们通常认为, 固溶度大于 5% (摩尔分数)就算是显著的固溶度。

基于 H ume-Rothery 第 1, 2两条规则, Darken-Gurry 提出了用作图法预计某溶质组元

在给定的溶剂组元中的固溶度,这就是所谓 Dark en-Gurry 图。它是一个以Goldschmid 原子

半径为横坐标,以哥弟定义的负电性为纵坐标的图形。为了预计在给定的溶剂组元中, 哪些

·99·



溶质组元的固溶度可能比较大,哪些肯定很小, 只需将溶剂组元和所有待分析的溶质组元的

代表点按其原子半径和负电性值标在上述图中,然后以溶剂组元的代表点为中心作一椭圆,

椭圆的长轴和短轴各平行于一个坐标轴,在横坐标轴方向的轴长为 0. 3 r A ,在纵坐标轴方向

的轴长是 0. 8, 这里 r A 是溶剂组元的Goldschmid 原子半径。于是, 根据溶质组元代表点相对

于椭圆的位置就可以预计该组元在给定溶剂中的固溶度:若代表点在椭圆外, 则固溶度必然

很小, 若在椭圆内则固溶度可能较大, 且溶质的代表点越靠近溶剂的代表点 (即椭圆中

心) , 则固溶度可能越大。作为一个例子, 图 2-45 分析了各种溶质组元在 T a(溶剂)中的固溶度。

图 2-45 用 Dar ken-Gurry 图分析各组元在 T a 中的固溶度

利用 Darken-Gurry 作图方法分析大量的初级固溶体(约 60 种溶剂、1500 种固溶体)后

发现, 在预计固溶度较小的固溶体中, 80%～90%符合实际, 即可靠性为 80%～90% , 而在
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预计固溶度较大的固溶体中只有 60%符合实际,即可靠性为 60% , 因此在全部固溶体中用

Darken-Gurry图预计固溶度的平均可靠性约为 75%。请读者思考一下, 为什么可靠性达不

到 100% ? 为什么在预计固溶度小的情形下其可靠性比在预计固溶度大的情形下更高?

为了进一步提高预计的可靠性, Gesch neider 提出了进一步的修正。他首先将元素分为

两类,一类是 d 壳层部分地被电子填充的 d 元素, 即周期表上的ⅢA—B族元素;另一类是 d

壳层完全未被电子填充或已完全填满的 sp 元素, 即周期表上的ⅠA, ⅡA 以及ⅡB—ⅥB

族元素。其次,他提出,在以下三种情形下固溶度必然很小,不必用 Darken-Gurry 图进行分析:

1) 溶剂和溶质二组元都是 sp 元素,且二者具有不同的晶体结构。

2) 溶剂为 d 元素,溶质为不具有常见金属结构的 sp 元素。

3) 溶剂为 sp 元素,溶质为 d 元素。

若仅对除以上三种情形之外的固溶体进行 Darken-Gurry作图分析, 则预计的可靠性将

显著提高。

2.9.4 固溶体的性能与成分的关系

2.9.4.1 点阵常数与成分的关系——Vegar d 定律

  实验发现,当两种同晶型的盐(如 KCl—K Br)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 定律推广到由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折算

成配位数为 12时的数值(见 2.8 节) , V egard 定律就仍然适用。

如果 V egard 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

图 2-46 固溶体的点阵常数和成分的关系

应和成分(例如 B 组元的原子分数 CB )成线性关

系, 如图 2-46 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 V egard 定律计算

出的点阵常数,如图 2-46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

离。属于这类固溶体的有 Cu _ A u、Cu _ Pd、

Cu _ A g 等。

( 2) 实际点阵常数小于按 V egard 定律算出

的点阵常数, 如图 2-46中曲线 MDN所示。这时我们就说,实际固溶体相对于 Vegard 定律

有负偏离。属于这类固溶体的有 A g_ Au, Ag_ Pd, A g_ 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, T a, N b 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
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体也未必符合 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? 归根结底是因为影响合金相结构的因素有

多个,而不只是一个尺寸因素。如果说, V egard 定律反映了尺寸因素,那么和 V egard 定律的

偏离就是其它因素(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 V egard 定律。从微观上讲,可根据原子间作用力来判断: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。

2.9.4.2 力学性能与成分的关系

固溶体的强度和硬度往往高于各组元,而塑性则较低, 这种现象就称为固溶强化。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

见第 4章)。相反,置换式溶质原子往往均匀分布在点阵内, 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-8N i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(见第 4章)。

对于某些具有无序—有序转变的中间固溶体来说,有序状态的强度高于无序状态。这是

因为在有序固溶体中最近邻原子是异类原子,因而结合键是 A—B键, 而在无序固溶体中结

合键是平均原子间的键(平均原子是指 CA 个 A 原子和 CB 个 B 原子组成的原子, 见前述)。

由于在具有无序——有序转变的合金中 A—B原子间的引力必然大于 A—A 和 B—B原子

间的引力, 故有序固溶体要破坏大量的 A—B 键而发生塑性变形和断裂就比无序固溶体困

难得多。这种现象也叫有序强化。

2.9.4.3 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,但一般都不是线性关系。图

2-47画出了 Cu-N i合金(连续固溶体)在 0℃的电阻率 ρ随含镍量(重量百分数)的变化曲

线。从图看出,固溶体的电阻率是随溶质浓度的增加而增加的, 而且在某一中间浓度时电阻

率最大。这是由于溶质原子加入后破坏了纯溶剂中的周期势场, 在溶质原子附近电子波受到

更强烈的散射,因而电阻率增加。但是,如果在某一成分下合金呈有序状态, 则电阻率急剧下

降,因为有序合金中势场也是严格周期性的, 因而电子波受到的散射较小。图 2-48 分别画出

了从 650℃淬火和 200℃退火的 Cu-A u 连续固溶体的电阻率随成分的变化。淬火状态的合
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金是无序固溶体,其电阻率随溶质(含量较低的组元)浓度而连续增大, 在浓度为 50%时电

阻率达到极大值,如曲线 a 所示。退火状态的合金是部分有序合金, 并且成分越接近完全有

序的 Cu3 Au 和 CuAu 合金时有序度越高, 因而电阻率越低 (和同样成分的无序固溶体相比

较) , 而 Cu3 Au 和 CuAu 合金的电阻率则达到极小值, 如图 2-48 中的折线 b所示。

图 2-47 �Cu-Ni 合金在 0℃的电阻率与

成分的关系

图 2-48 �Cu-Au 合金的电阻率与成分的关系 ,

( 1)淬火合金 ( 2)退火合金

2.10 离子化合物

顾名思义,离子化合物是通过离子键结合而成的。因此, 典型的离子化合物应该是强正

电性元素(如金属) 和强负电性元素(如氧、硫、卤族元素等) 形成的化合物, 如 N aCl, CaO,

ZnS 等。本节将讨论这类化合物的结构特点。

2.10.1 决定离子化合物结构的几个规则

P auling 提出了下述决定离子化合物结构的几条经验规则。

2.10.1.1 负离子配位多面体规则( Pauling 第一规则)

该规则指出,“在正离子周围形成一负离子配位多面体,正负离子之间的距离取决于离

子半径之和,而配位数则取决于正负离子半径之比”。现解释如下:

首先, 由于负离子的半径一般都大于正离子半径,故在离子晶体中, 正离子往往处于负

离子所形成的多面体的间隙中。

其次, 只有当正负离子相切时正负离子间的距离 r 0 才对应着最低的能量状态, 因而才

是平衡的离子间距 r e。即 r 0 = r
+

+ r
-

= r e, 如图 2-49( a )和( b)所示。如果正负离子不相切, 则

晶体处于高能状态,此时将有:正负离子间距 r 0 > 平衡间距 r e( r e= r
+

+ r
-

) , 如图 2-49( c)所

示。由图 2-49不难看出, 形成低能、稳定结构的条件是:

r i≤ r
+
 或  

r +

r - ≥
r i
r - ( 2-61)
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图 2-49

式中 r i是负离子配位多面体间隙的半径。只要正离子的配位数确定, r i/ r
- 便随之确定。实际

上我们在第 1 章 1.4 节中已经计算了在配位数为 4 和 8 的情形下的 r i/ r
-
值( r

-
就相当于该

处的 r)。表 2-8列举了各种负离子配位多面体的 r i/ r
- 值。根据( 2-61)式,并利用表 2-8, 就可

预计给定离子晶体的结构特点(详见下述)。表 2-9列举了在陶瓷材料中占有特别重要地位

的各种氧化物中,正离子的氧离子配位数。读者可以根据( 2-61)式和表 2-8 来验证表 2-9。

表 2-8 各种负离子多面体中的( r i / r
- )值

负离子多面体 二十面体 立方体 正八面体 正四面体 三角形

正离子的配位数 12 88 �6 74 �3 M

ri/ r - 0 �. 904 0 P. 732 0 �. 414 0 f. 225 0 �. 155

表 2-9 各种正离子的氧离子配位数

氧离子配位数 正  离  子

3 �B3 �+ , C4+ , N 5+

4 �Be2 �+ , B3+ , Al3+ , Si4+ , P 5+ , S6+ , Cl7+ , V 5+ , Cr6+ , Mn7+ , Zn2+ , Ga3+ , Ge4+ , As 5+ , Se6+

6 �

 

Li+ , Mg2 �+ , Al3+ , Se3+ , T i4+ , Cr3+ , Mn2+ , Fe2+ , Fe3+ , Co2+ , Ni2+ , Cu2+ , Zn2+ , Ga3+ ,

Nb5+ , T a5+ , Sn4+

6 �～8 Na+ , Ca2 �+ , S r2+ , Y 3+ , Zr4+ , Cd2+ , Ba2+ , Ce4+ , Sm3+ , Lu3+ , Hf4+ , T h4+ , U 4+

8 �～12 Na+ , K + , Ca2 t+ , R b+ , Sr2+ , Cs+ , Ba2+ , L a3+ , Ce3+ , Sm3+ , Pb2+

2.10.1.2 电价规则( Pauling 第二规则)

由于在形成每一个离子键时正离子给出的价电子数应等于负离子得到的价电子数, 因

此有:

Z +

CN +
=

Z -

CN -
( 2-62)

式中 Z + 和 Z - 分别是正、负离子的电价(即金属元素和非金属元素的原子价) , CN + 和 CN -

分别是正离子和负离子的配位数。( 2-62)式就是决定离子化合物的晶体结构的电价规则或

P auling 第二规则。它可以用来确定负离子配位数 CN - :
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CN - =
Z-

Z+
× CN + ( 2-63)

具体的应用在下面再讨论。

2.10.1.3 负离子多面体共用顶点、棱和面的规则

这一规则也称 Pauling 第三规则。它指出:“在一个配位结构中, 当配位多面体共用棱、

特别是共用面时, 其稳定性会降低, 而且正离子的电价越高、配位数越低, 则上述效应越显

著。”这个效应是很容易理解的,因为在相邻两个多面体仅共顶点、仅共棱和仅共面等种种情

形下,相邻正离子间的距离是递减的, 因而离子间的静电斥力是递增的,故稳定性也递减。图

2-50分别画出了共顶点、共棱和共面的配位四面体和配位八面体。由简单的几何关系不难

算出, 共顶点、共棱和共面的配位四面体中的正离子间距比为 1∶ 0. 58∶ 0. 33, 而在配位八

面体中相应的比值则为 1∶ 0. 71∶ 0. 58,由此不但可看出上述效应,而且可看出此效应确实

随着 CN + 的减少而增强。

图 2-50 共用顶点、棱和面的配位四面体和八面体

根据 Pauling 第三规则很容易引出 Pauling第四和第五规则。第四规则指出,“在含有一

种以上的正离子的晶体中,电价大、配位数小的正离子周围的负离子配位多面体力图共顶连

接。”而第五规则则指出,“晶体中配位多面体的类型力图最少”, 这是因为化学上相同的离子

应具有类似的配位情况, 而不同类型 (不同形状和尺寸)的配位多面体是很难堆积在一起而

形成均匀结构的。

2.10.2 典型离子化合物的晶体结构

下面按化学式讨论一些典型离子化合物的晶体结构,它们大都是重要的陶瓷材料。

2.10.2.1 AB型化合物的结构

( 1) NaCl 型结构(岩盐结构)

N aCl的结构如图 2-51所示。它是一个以面心立方点阵为基的结构, Cl
-
离子占据 FCC

点阵的结点, Na
+ 离子则位于其八面体间隙中。此结构也可以看成是由两个面心立方分点阵

穿插而成的迭结构(或超点阵) ,其中一个是 Cl
-
离子分点阵, 另一个是 N a

+
离子分点阵。

现在来验证一下这个结构是否符合 Paulin g规则。首先按第一规则(式( 2-61) )验证负
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图 2-51 NaCl 结构             图 2-52 CsCl 结构

离子配位多面体类型。为此先从表 2-6的数据算出
r +

r -
=

r N a +

r Cl -
≈0. 54, 再将此值和表 2-8 对

照。由于 0. 54在 0. 414和 0.732之间, 故由式( 2-61)知,负离子多面体应为八面体,这是符

合图 2-51所示的结构的, 因为 Na
+ 离子正是位于 Cl

- 离子的八面体间隙中。其次, 再按第二

规则( ( 2-62)式)来确定 Cl
-
离子的配位数 CN - 。由于 Z - = Z + = 1, CN + = 6(见图 2-51) , 代

入式( 2-63)得到: CN - =
1
1
× 6= 6,即每个 Cl

-
离子同时与 6 个 Na

+
离子形成离子键, 这也

符合 N aCl 结构特点。

具有 N aCl型结构的陶瓷材料还有: N aI, MgO, CaO , SrO, BaO, CdO, CoO , MnO, FeO,

N iO, TiN , LaN , T iC, ScN , CrN , ZrN 等。

在下面的讨论中, 我们仅指出各种陶瓷材料的结构,而不再按 P auling 规则验证。作为

练习,读者可自行验证。

( 2) CsCl型结构( A B)型

CsCl 具有简单立方的布拉菲点阵, 一种离子占据晶胞的结点, 另一种离子占据体心, 如

图 2-52所示。这种结构也可看成是由两个简单立方分点阵穿插而成的超结构(或超点阵)。

在常用陶瓷材料中具有这种结构的很少。

( 3) 闪锌矿(立方 ZnS)型结构( A B型)

闪锌矿(立方 ZnS)型结构如图 2-53所示。它的布拉菲点阵是面心立方, 其中较大的 S
2-

离子占据 F CC 晶胞的结点,较小的 Zn
2+ 离子占据四个不相邻的四面体间隙中。

图 2-53 闪锌矿结构         图 2-54 纤锌矿结构

属于闪锌矿结构的化合物有:β-SiC, GaAs, AlP, InSb 等 (参见 2. 12节表 2-14)。细晶
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SiC 陶瓷强度很高,是一种有前途的高温结构材料。GaAs 是人们熟知的半导体化合物。

( 4) 纤锌矿(六方 ZnS)型结构( A B型)

纤锌矿(六方 ZnS)型结构如图 2-54所示。它具有简单六方点阵, 较大的 S
2-
离子占据结

点,较小的 Zn
2+ 离子位于图示的 5个四面体间隙中。

属于纤锌矿型结构的化合物有 BeO , ZnO, AlN 等。BeO 的熔点在 2500℃以上,导热系

数是α-A l2 O3 的 15～30倍,是优质耐热材料。同时 BeO 在中子或其它射线辐照下相当稳定,

又是一种很好的反应堆结构材料。ZnO 是一种半导体材料, 可用作非线性变阻器。

2.10.2.2 AB2 型化合物的结构

( 1) 萤石( CaF 2 )型结构

萤石( CaF 2 )具有面心立方点阵,其中小离子 Ca
2 +
占据结点, 大离子 F

-
占据所有的四面

体间隙,如图 2-55所示。但是,这种结构也可以看成是 Ca
2+
位于 F

-
的六面体中心。

图 2-55 萤石( CaF 2)的结构胞        图 2-56 ZrO 2的低温型结构胞

属于 CaF 2 型的 AB2 型化合物有 T hO2 , U O 2 , CeO2 , BaF 2 , PbF 2 , SrF 2 等。

CaF 2 熔点低, 在陶瓷材料中用作助熔剂。优质的萤石单晶能透过红外线。U O2 是重要的

核材料。

这里还要顺便提一下 ZrO2。ZrO2 在 1000℃以上是正方结构, 而在 1000℃以下是单斜结

构, 但非常接近于萤石( CaF 2 )结构, 如图 2-56所示(图中 a = 0. 5194nm≈b= 0. 5206nm≈c

= 0. 5308nm,β= 80°84′≈90°)。ZrO2 的熔点高达 2700℃,在氧化及还原气氛中均极稳定, 是

一种优质的高温材料,也是一种理想的发热体。

此外还有一种反萤石结构,其中的正负离子分布恰好与萤石相反。属于此种晶型的有:

Li2 O, Na2 O , K2 O, Li 2S, N a2S, K 2S 以及 Li
+

, Na
+

, K
+
的硒化物、碲化物等 A 2 B型化合物。无

论是萤石还是反萤石结构, 其结构胞中均有较大的空隙没有填满, 因而有利于离子的迁移。

利用这个特点, CeO 2 可用作高温燃料电池中构成离子导电通路的新型固体电介质材料。

( 2) 金红石型结构( A B2 型)

金红石是 T iO2 的一种常见的稳定结构(此外 T iO2 还有板钛矿及锐钛矿结构) , 也是陶

瓷材料中比较重要的一种结构。它具有简单正方点阵,其结构胞如图 2-57所示。每个结构

胞中含有两个 Ti
4+ 离子和四个 O

2- 离子。T i
4+ 离子的坐标为 ( 0, 0, 0)和

1
2

,
1
2

,
1
2

, O
2-
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离子的坐标为 ( u, u, 0) , ( 1 - u , 1 - u, 0 ) ,
1
2

+ u,
1
2

- u,
1
2
和

1
2

- u,
1
2

+ u ,
1
2

, 这里

u = 0. 31。T iO2的正负离子半径比为 0. 48,请读者用 Pauling 规则分析此结构。

图 2-57 金红石结构及其负离子多面体

金红石是一种重要的电容器材料,生产中用的 T iO2 原料称为钛白粉。

具有金红石型结构的 AB2 化合物有 GeO2 , SnO 2 , P bO2 , MnO2 , NbO2 , MoO2 , WO2 ,

CoO2 , MnF 2 , CoF 2 , FeF 2 , MgF 2 等等。

2.10.2.3 A2 B3 型化合物的结构

典型的 A 2 B3 型化合物是刚玉(α-A l2 O3 ) , 它具有简单六方点阵, 其结构胞如图 2-58 所

示。图中氧离子构成密排六方结构,其密排面( 0001)的堆垛次序是 ABA B⋯⋯, 而 A l
3+
离子

位于该结构的八面体间隙中。按价电规则可知, 每个O
2- 离子同时与 4个 A l

3+ 离子构成离子

键,故 A l
3+ 离子只占据了八面体间隙总数的三分之二, 其余三分之一间隙是空着的。究竟空

间隙在什么位置呢?这里还要满足一条原则,即 A l
3 + 离子(同类离子)必须尽量远离。这样一

来, 空间隙的位置就必须如图 2-58 所示的那样,或者说, A l
3+
离子必须有 3种不同的分布,

即图中的 AlD , AlE 和 AlF。这样一来, 一个完整的结构胞就必须像图 2-58 那样由平行于

( 0001)的 13 层原子层组成,即: O A A lD OB A lE OA AlF OB A lD OA AlE OB AlF OA。从图 2-58 还

可看出,在这个结构胞中 O
2- 离子总数为: 2× 1×

1
2

+ 6×
1
6

+ 2× 1+ 6×
1
3

+ 3× 3=

18个; Al
4+
离子总数为: 6× 2= 12 个。因此,符合化学式 Al 2O 3。

我们在第 1 章已指出,六方晶系可以转换成菱方晶系,故有些书刊上称 α-A l 2O 3 具有简

单菱方点阵。

除了α-Al 2 O3 外,属于刚玉型结构的 A2 B3 化合物还有 Cr 2O 3 ,α-F e2 O3 , T i2O 3 , V 2O 3 等。

α-Al 2 O3 是极重要的陶瓷材料。它是刚玉-莫莱石瓷及氧化铝瓷中的主晶相。纯度在

99%以上的半透明氧化铝瓷可以作高压钠灯的内管及微波窗口。掺入不同的微量杂质可使

A l 2O 3 着色, 如掺铬的氧化铝单晶即成红宝石,可作仪表、钟表轴承,也是一种优良的固体激

光基质材料。
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2.10.2.4 ABO3 型化合物的结构

 

图 2-58 刚玉的结构 图 2-59 钙钛矿型结构( CaT iO 3为例)

作为 A BO3 型化合物的例子, 我们讨论钙钛矿型( CaTiO 3 )结构。图 2-59是它的结构胞。

从图看出, CaTiO 3 系简单立方点阵, 其结构可以看成是由两个简单立方点阵穿插而成, 其中

一个被 O
2 -
离子占据,另一个被 Ca

2 +
离子占据,而较小的 T i

4 +
离子则位于八面体间隙中。从

简单的几何关系可知, 这种结构的三种离子的半径应有以下关系: r A + r o = 2 ( r B + r o ) , 式

中 r A , r B 和 r o 分别代表 A , B和 O 的离子半径。但实际上 ABO3 型结构的正离子尺寸可在一

定范围内变动,只要求三种离子满足以下关系就行:

r A + r o = t· 2 ( r B + r o ) , 式中变动因子 t 在 0.77～1.1之间。

钙钛矿型结构在电子陶瓷材料中十分重要, 一系列具有铁电性质的晶体(如 BaT iO3 ,
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P bT iO3 等) 都具有这种结构。此外, SrT iO3 , P bZrO 3 , PbH fO3 , K NbO 3 , N aNbO3 , KT aO3 ,

N aT aO3 等也具有这种结构。激光基质材料 YA lO 3 也属于畸变的钙钛矿型结构。

2.10.2.5 AB2O4 型结构

A B2 O4 型化合物中最重要的一种结构就是尖晶石。具有尖晶石结构的化合物有 100多

种, 其中 A 可以是 Mg
2 + , Mn

2 + , F e
2 + , Co

2+ , Zn
2+ , Cd

2+ , N i
2+ 等二价金属离子, B 可以是

A l
3+ , Cr

3 + , F e
3 + , Co

3+ 等三价金属离子。其结构特点是, O
2- 离子为立方密排, A 和 B 离子则

填充在 O
2 -
离子间隙中。

图 2-60 是典型的尖晶石 MgA l2 O4 的结构胞,它具有面心立方点阵, 其结构特点如下:

( 1) Mg
2+
离子形成金刚石结构; ( 2) 在每个四面体间隙中有 4个密堆的氧离子, 形成四面体

(或连成小立方体) ,其中心即为四面体间隙的中心, 且各四面体(或小立方体) 的位向都相

同。( 3)在中心没有Mg
2+
离子的氧离子小立方体的其余 4个顶点上分布有 Al

3+
离子。这样,

在一个结构胞中 Mg
2+
离子总数为 8×

1
8

+ 6×
1
2

+ 4= 8 个, O
2-
离子总数为 4× 8= 32个,

A l
3+ 离子总数为 4× 4= 16, 故化学式符合 MgA l 2O 4。这个结构还可以从另外的角度来描述,

即氧离子占据面心立方点阵的结点, Mg
2+ 离子占据 1/ 8 的四面体间隙, A l

3+ 离子占据 1/ 2

的八面体间隙, 这样的尖晶石称为正型尖晶石。此外还有所谓反型尖晶石, 其结构特点是

A
2+
离子占据 1/ 4 的八面体间隙, B

3 +
则占据 1/ 4的八面体间隙和 1/ 8的四面体间隙。一种

图 2-60 尖晶石的结构胞
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重要的反型尖晶石材料就是铁氧体,如 Fe3 O4 (可看成是 Fe
2+

F e
3 +
2 O4 )。

2.10.3 氧化物结构的一般规律

上面讨论的一些氧化物结构有一个重要特点,就是氧离子密排。事实上, 在大多数简单

的氧化物结构中氧离子都排成面心立方、密排六方或近似密排的简单立方, 而正离子(金属

离子)则位于八面体间隙、四面体间隙或简单立方的体心(六面体间隙)。表 2-10 列举了一些

常见的氧化物结构。表中的 A , B, M 等字母代表金属离子, O 代表氧离子。字母的上标指出

了该离子的位置, 其中 O(或其它非金属元素 X)的上标 c, h, sc等分别表示 O
2-

(或 X)离子

排成面心立方、密排六方或简单立方;金属离子的上标 t , o, cb 等分别表示该金属离子位于

四面体间隙、八面体间隙或六面体间隙(体心)。

表 2-10 某些常见氧化物的晶体结构

氧离子排列
正负离子配位数
及化学式  

正离子位置 结构类型 实  例

FCC 6 �∶ 6MO( Mo Oc) 全部八面体间隙 岩盐 NaCl, KCl, L iF , KBr, MgO,

CaO, SrO, BaO, Cd, VO,

MnO, FeO, CoO, NiO

4 �∶ 4MO( Mt Oc) 1 (/ 2四面体间隙 闪锌矿 ZnS, SiC

4 �∶ 8M 2O( M t
2O c) 全部四面体间隙 反萤石 L i2 8O, Na2O, K2 O, Rb2 O

6 �∶ 3MO2 ( M oOc
2) 1 (/ 2八面体间隙 金红石 T iO2 �, GeO2 , SnO 2, PbO2 ,

VO2 , NbO 2, T eO2 , MnO2 ,

RuO 2, O sO 2, IrO 2

12 �∶ 6∶ 6ABO 3

( AcBoO c
3)

1 (/ 4八面体间隙( B) 钙钛矿 CaT iO3 �, SrT iO3 , SrSnO3 ,

SrZrO 3, SrHfO 3, BaT iO3

4 �∶ 6∶ 4AB2O 4

( At Bo
2O

c
4 )

1 (/ 8四面体间隙( A)

1/ 2八面体间隙( B)
尖晶石 FeAl2 �O4 , ZnAl2O4 , MgAl2O 4

4 �∶ 6∶ 4B( AB) O4

( Bt) ( AB) oOc
4

1 (/ 8四面体间隙( B)

1/ 2八面体间隙( A, B)
反尖晶石 FeMgFeO4 p, MgT iMgO 4

CPH 4 �∶ 4MO( Mt Oh ) 1 (/ 2四面体间隙 纤锌矿 ZnS, ZnO, SiC

6 �∶ 6MO( Mo Oh ) 全部八面体间隙 砷化镍 NiAs, FeS, FeSe, CoSe

6 �∶ 4M 2O 3( M o
2O h

3 ) 2 (/ 3八面体间隙 刚玉 Al2 EO 3, Fe2O 3, Cr 2O 3, T i2O3 ,

V 2O 3, Ga2O3 , Rh2O 3

6 �∶ 6∶ 4ABO 3

( Ao BoOh
3 )

2 (/ 3八面体间隙( A, B) 钛铁矿 FeT iO 3 �, NiT iO 3, CoT iO 3

6 �∶ 4∶ 4A 2BO 4

( Ao BtOh
4 )

1 (/ 2八面体间隙( A)

1/ 8四面体间隙( B)

橄榄石 Mg2 hSiO 4, Fe2SiO4

 

SC 8 �∶ 8MO( Mc bOsc) 全部立方体中心 氯化铯 CsCl, CsBr, CsI

8 �∶ 4MO2 ( M cbO sc
2 ) 1 (/ 2立方体中心 萤石 T hO 2 �, CeO 2, Pr O2 , ClO2 ,

ZrO2 , HfO2 , NPO 2, PuO2 ,

AmO 2

相互连接
的四面体

4 �∶ 2MO2 硅石型 SiO2 s, GeO2
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2.10.4 决定无机化合物晶体结构的其它方法

上面谈到,按照泡林规则可以推测或检验无机化合物的晶体结构。但实际发现, 有时会

出现例外。原因何在? 原因就在于泡林规则是以离子半径和电价为参数, 因而只适用于纯离

子晶体。由于离子半径的不确切性,特别是由于很多晶体都或多或少地含有共价键成分, 故

出现例外是可以理解的。那么,怎样才能更准确地预计无机化合物的晶体结构呢? 人们提出

过各种方法,其中一种就是采用电荷-半径比之和∑ Z
r k
、负电性差 Δx 和正负离子半径比

r c/ r a三个参数的函数λ= λ∑ Z
r k

, Δx ,
r c

r a
来作为预计无机化合物晶体结构的判据。显然,

∑
Z
r k
和Δx 两个参数是反映结合键性质的参数。为了便于用作图法确定结构, 需将上述三

个参数合并为两个参数,即∑
Z
r k
和 Δx

r c

r a
, 因而晶型判据为 λ= λ∑

Z
r k

, Δx
r c

r a
。于

是,用这两个参数为坐标, 就可将各种无机化合物的代表点标在图中, 如图 2-61所示。该图

表示了各种 AB型化合物的晶体结构与两个参数∑
Z
r k
及ΔX

r c

r a
的关系。该图大体可分为

三个区域,即四面体结构区、岩盐结构区和 CsCl 结构区。在∑
Z
r k
大、Δx

r c

r a
小时形成四面

体结构;∑
Z
r k
小、Δx

r c

r a
大时形成 CsCl 结构;岩盐结构则介乎其间。四面体结构和岩盐结

构的大致分界线可表示为:

Δx
r c

r a
- 0. 535log ∑

Z
r k

- 0. 12 = 0 ( 2-64)

  对于 A 2B3 型及多元化合物,也可以用类似的键参数图来分析其结构。这虽然只是一种

经验或半经验的方法,但具有一定的实用价值。

图 2-61 AB 型化合物的键参数图

2.11 硅酸盐结构简介

硅酸盐是一种丰产、廉价的陶瓷材料。例如普通水泥就是人们最熟悉的硅酸盐, 其明显
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优点是能将岩石(骨架)结合成整块材料。许多陶瓷材料(如砖、瓦、玻璃、搪瓷等)都是由硅酸

盐制成的。硅酸盐还用在电绝缘体、化学容器、增强玻璃纤维等许多工业领域。用于制造陶

瓷材料的重要硅酸盐矿物有长石、高岭土、滑石、镁橄榄石等等。

从化学成分看,硅酸盐分为正硅酸盐(即( SiO4 ) 4 - 的盐)、偏硅酸盐(即( SiO3 ) 2- 的盐)等

等。它们的成分和结构都比较复杂,但在所有的硅酸盐结构中起决定作用的是硅-氧间的结

合,而硅-氧结合是比较单纯的,有规律的, 它是我们理解各种硅酸盐结构的基础。

2.11.1 硅酸盐结构的一般特点及分类

硅酸盐结构的基本特点如下:

( 1) 硅酸盐的基本结构单元是 [ SiO4 ]四面体, 硅原子位于氧原子四面体的间隙中。

硅-氧之间的平均距离为 0. 160nm 左右, 此值小于硅氧离子半径之和, 说明硅-氧之间的结

合键不仅是纯离子键,还有相当的共价键成分。因此, [ SiO4 ]四面体的结合是很牢固的。不论

是离子键还是共价键, 每个四面体的氧原子外层只有 7 个电子, 故为 - 1 价, 还能和其它金

属离子键合。

( 2) 每一个氧最多只能被两个[ SiO4 ]四面体所共有,此时该氧原子的外层电子数恰好

达到 8。

( 3) [ SiO4 ]四面体可以是互相孤立地在结构中存在,也可以通过共顶点互相连接。

( 4) Si—O—Si的结合键形成一折线。在硅酸盐中,在氧上的这个键角接近 145°。

在硅酸盐结构中铝离子与氧离子既可以形成铝氧四面体,又可形成铝氧八面体, 即铝离

子的配位数可以是 4 或 6。

按照硅氧四面体在空间的组合情况可将硅酸盐分成下列几类:

( 1) 含有有限硅氧团的硅酸盐(也称岛状硅酸盐) ;

( 2) 链状硅酸盐;

( 3) 层状硅酸盐;

( 4) 骨架状硅酸盐。

下面分别讨论各类硅酸盐。

2.11.2 含有有限硅氧团的硅酸盐

( 1) 含孤立有限硅氧团的硅酸盐

如上所述, 硅氧四面体中的氧为- 1 价, 因而单个硅氧四面体为- 4价。故有可能和其

它正离子(如金属离子 )键合而使化合价达到饱和, 从而得到由孤立的硅氧四面体构成的

稳定结构。这里所说的孤立硅氧四面体是指各四面体间不通过离子键或共价键结合。因

此这种化合物的分子式应为 2M
+
2 O·SiO2 (或 M

+
4 [ SiO4 ] ) , 2M

2 +
O·SiO2 (或 M

2+
2 [ SiO4 ] ) ,

M
4 +

O 2·SiO2 (或 M
4 +

[ SiO4 ] ) 等等。这里 M
n +
代表金属正离子, 例如 Mg

2+
, Ca

2+
, Fe

2+
,

Be
2+ , Zn

2 + , Mn
4 + , Zr

4+ 等。

含孤立有限硅氧团的典型硅酸盐有镁橄榄石 Mg2 SiO4、锆英石 ZrSiO 4 等。

镁橄榄石是镁橄榄石瓷中的主晶相, 这种瓷料的电学性能很好, 但膨胀系数高达

10 - 5 /℃,抗热冲击性也差。镁橄榄石中的镁离子 Mg
2+ 的离子半径和 Fe

2+ 及 Mn
2 + 相近, 因

而这些离子可以相互置换而形成固溶体。在这一族中,除镁橄榄石外还有铁橄榄石、镁铁橄
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榄石、锰铁橄榄石和锰橄榄石等。

显然,在含孤立有限硅氧团的硅酸盐中, 氧硅比 V=
4
1

= 4。

图 2-62 镁橄榄石的理想结构

图 2-62画出了镁橄榄石的理想结构, 其特

点如下:

1) 氧离子接近密排六方结构, 图 2-62 的

图面即为密排面( 0001) , 其堆垛次序为 ABAB

⋯⋯。Si
4 +
离子位于 CPH 的四面体间隙中,

Mg
2 + 则位于八面体间隙中。

2) 硅氧四面体都是孤立的, 即彼此不共

顶,不共棱, 也不共面。每个四面体都有一个面

(底面)平行于图面, 亦即有 3 个氧离子或在 A

层,或在 B 层, 而第 4 个氧离子或在图面以上,

或在图面以下。这样,总共有 4 种不同位向的四

面体,如图 2-62所示。

3) 在每个硅氧四面体邻近, 对称分布着 3

个镁离子。这 3 个镁离子位于同一层( A 层或 B

层)。由于每个镁离子同时属于 3个氧离子(见

图 2-62) , 其中 2 个氧离子在所讨论四面体的

顶点, 故属于该四面体的镁离子数为 3×
2
3

= 2

个,因此这个结构单元的分子式(也就是这种硅酸盐的分子式)为 Mg2SiO4。

4) 布拉菲点阵是简单正交点阵,如图 2-62中虚线所示。

除了镁橄榄石族及锆英石族外, 属于这类硅酸盐的还有石榴子石族, 属立方晶系,其通

式是 M
2+
3 M

3 +
2 [ SiO4 ] 3 (或 3M

2+
O·M

3+
2 O·3SiO 2 ) , 其中 M

2+ 可以是 Fe
2+ , Mn

2+ , Ca
2+ 等, 而

M
3 +
可以是 A l

3+
, Cr

3+
, Fe

3 +
等。重要的固体激光基质材料钇铝石榴石 Y3 A l5 O12 (简称

Y AG )也具有这种结构, 其分子式也可以写成 Y
3+
3 、A l

3 +
2 、[ Al

3+
、O4 ] 3 , 即原来石榴石中的

Si
4+ 离子被 A l

3+ 离子所代替,而 M
2+ 离子则被 Y

3 + 离子代替了。

孤立的有限硅氧团也称单一有限硅氧团。

( 2) 含成对有限硅氧团和环状有限硅氧团的硅酸盐

除上述单一(孤立)的有限硅氧团外,硅氧四面体还可以成对地连接, 或连成封闭环。图

2-63 比较了单一硅氧团( a ) , 成对硅氧团( b)和各种环状硅氧团( c)—( e)。其中( c)为 3 节单

环, ( d )为 4节, ( e)为 6节。

在含成对硅氧团的硅酸盐中,氧硅比 v= 3. 5。硅钙石 Ca 3 [ Si2 O7 ] (即 3CaO·2SiO2 )即为

一例。

图 2-63 ( c) 至 ( e)所示的环状有限硅氧团分别为 ( Si3 O9 )
6 -

, ( Si4 O12 )
8-
和 ( Si6 O18 )

1 2-
,

其氧硅比均为v= 3。绿柱石 Be3 A l2 [ Si6 O18 ]即为一例。它属于六方晶系, 负离子 O
2 -
为 CPH

结构, Be
2+ 和 Al

3+ 则分别位于其四面体和八面体间隙中。又如, 具有很低膨胀系数

( 1× 10
- 6

/℃) 的堇青石瓷中的主晶相堇青石 Mg2 Al 3 [ Si5 A lO1 8 ] ( 即 2MgO·2Al 2 O3·

5SiO 2 )的结构也和绿柱石类似, 只是绿柱石中的 Be
2 +
离子被 Mg

2 +
离子代替, 1/ 6的 Si

4+
离
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图 2-63 单-硅氧团( a ) ,成对的硅氧团( b)和 3, 4, 6节环状硅氧团( c) , ( d )和( e)

子被 A l
3 + 离子代替,为了保持化合价平衡, 有一个 Mg

2 + 被 A l
3 + 所置换。

表 2-11列举了一些有代表性的含有限硅氧团的硅酸盐。

表 2-11 一些有代表性的有限硅氧团和链状硅酸盐矿物

硅酸盐类型 矿物名称 分子式 晶系 密度 近似折射率 线膨胀系数(× 10 =6)

有
限
硅
氧
团

单一四面体 镁橄榄石

铁橄榄石

锆英石 

Mg2 t[ SiO 4]

Fe\ - 2[ SiO 4]

Zr[ SiO 4]

正交

正交

正方

3 O.21

4 O.35

4 O.60

1  .65

1  .85

1  .97

11 5

4 �.5

成对四面体 硅钙石 Ca3 U[ Si2O 7] 正交 1  .65

六节单环
绿柱石

堇青石

Be3 �Al2 [ Si6O18 ]

Mg2Al3[ Si5AlO18 ]

六方

正交

2 O.71

2 O.60

—

1  .54 1 �

顽火辉石 Mg2 d[ Si2O 6] 正交 3 O.18 1  .65

原顽火辉石 Mg2 d[ Si2O 6] 正交 3 O.10 11 5

链状硅酸盐 斜顽火辉石 Mg2 t[ SiO 6] 单斜 3 O.18 1 7.6 8 �.9

硅灰石 Ca3 U[ Si3O 9] 三斜 2 O.92 1  .63 12 5

硅线石 Al[ AlSiO 5 _] 正交 3 O.25 1  .66 4 �.6

红柱石 Al2 )[ O/ SiO 4] 正交 3 O.14 1  .64 10 �.6

蓝晶石 Al2 )[ O/ SiO 4] 三斜 3 O.67 1  .72 9 �.2

3 -∶ 2 莫莱石 Al[ Al1 *. 25Si0. 75O 4. 875] 正交 3 O.16 1  .65 4 �.5

2 -∶ 1 莫莱石 Al[ Al1 `.4Si0. 6O 4. 8 ] 正交 3 O.17 1  .66

2.11.3 链状硅酸盐

链状硅酸盐是由大量的(理论上讲是无限的)硅氧四面体通过共顶连接而形成的一维结
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构。它有两种形式,即单链结构和双链结构, 如图 2-64( a )和( b)所示。由图不难看出, 单链结

构的基本单元就是一个硅氧四面体, 其分子式为[ SiO3 ] 2- ;双链结构的基本单元是四个硅氧

团 2+ 4×
1
2

= 4 , 其中 Si
4 +
排成六角形。故基本单元中 Si

4 +
离子数为4 , O

2-
离子数为

图 2-64 链状硅氧四面体

( a )单链 , ( b)双链

2× 4+ 4×
1
2

+
1
4

= 11, 因而分子式为[ Si4 O1 1 ]
6-
。

单链结构又可按一维方向的周期性(即硅氧团的重复单元)而分成一节链、二节链、三节

链、四节链、五节链和七节链,如图 2-65所示。

图 2-65 单链结构类型

一些有代表性的链状硅酸盐矿物见表 2-11。

2.11.4 层状硅酸盐

层状硅酸盐是由大量(或无限多)的、底面在同一平面上的硅氧四面体通过在该平面上
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共顶连接而形成的具有六角对称的无限二维结构,如图 2-66所示。由图看出, 此结构的基本

图 2-66 层状硅酸盐中的硅氧四面体

( a )立体图 ( b) 在层面上的投影图

图 2-67 二节单层结构

单元 是虚 线所 示的 区域, 其分 子 式应 为

[ Si4 O10 ] 4 - , 因而整个这一层四面体可表为

[ Si4 O10 ]
4n -
n 。单元长度约为 a = 0. 520nm, b=

0. 90n m,这正是大多数层状硅酸盐结构的点阵

常数范围。这种结构也称为二节单层结构, 因为

在一定的方向上它是以两个四面体为重复周期

的,如图 2-67所示。

由于这种单层结构中有一个氧离子处于自

由端 (图 2-67) , 其价态未饱和, 故可和其它金

属离子(如 Fe
2+

, Fe
3+

, Mg
2+

, Al
3+

, Mn
3+
等)及

( OH )
-
离子键合, 而形成层状硅酸盐。一些有

代表性的层状硅酸盐见表 2-12。其中粘土、滑

石等都是常用的陶瓷原料。

表 2-12 一些有代表性的层状硅酸盐

层状结构

中的层数
矿石名称 理 想 的 化 学 式

层状结构

中的层数
矿石名称 理 想 的 化 学 式

高岭土 Al2 ([ ( OH) 4/ Si2O 5] 皂 石 Mg3 P[ ( OH) 2 / Si4O10]·nH 2O

地开石 Al2 ([ ( OH) 4/ Si2O 5] 白云母 KAl2 r[ ( OH) 2 / AlSi3O10 ]

2 :珍珠陶土 Al2 ([ ( OH) 4/ Si2O 5] 3  金云母 KMg3 �[ ( OH) 2/ AlSi3O10 ]

叙永石 Al2 ([ ( OH ) 4/ Si2O5 ] ·

nH 2O

伊利石 ( K, H) Al2 B[ ( OH) 2/ AlSi3O10 ]

 

叶蛇纹石 Mg3 K[ ( OH) 4/ Si2O 5] 蛭 石 Mg0 P. 33 ( Mg1Al) 3 [ ( OH) 2 / AlSi3O 10 ]·

nH 2O

叶蜡石 Al2 ([ ( OH) 2/ Si4O 10] 4  绿泥石 3 �Mg( OH) 2·Mg3[ ( OH) 2 / Si4 O10]

3 :蒙脱石 Al2 ([ ( OH) 2 / Si4 O10 ] ·

nH 2O

滑 石 Mg3 K[ ( OH) 2/ Si4O 10 ]
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下面我们以高岭石(自然界粘土的主要成分)为例, 具体讨论层状硅酸盐的某些结构特

点。高岭石层状结构的层面为( 001) ,图 2-68 是原子在层面上的投影。原子近傍的数字表示

该原子沿[ 001]方向的高度(即 z 坐标)。从图可以看出以下特点:

图 2-68 高岭石层状结构在( 001)面上的投影

( 1) 原子是按层分布的, 各层均平行于( 001)面。从图可见, 第 1 层( z = 0. 00)全部是

O
2-
离子;第 2层( z = 0. 58)全部是 Si

4+
离子;第 3层( z = 2. 20)有 2/ 3 的 O

2-
离子和 1/ 3 的

( OH )
-
离子;第 4层( z = 3. 30)全部是 Al

3+
离子;第 5层( z = 4. 24)全部是( OH )

-
离子。

( 2) 在第 1～3层上的邻近 O
2-
离子和 Si

4+
离子构成[ SiO4 ]

4-
四面体 (如图中的 ABCD

四面体, Si
4 +
离子 S 在其中心) , 故这 3 层合称[ SiO4 ]四面体层。在第 3～5层上的邻近 O

2-
、

( OH)
-
和 Al

3+
离子构成八面体(如图中的 DE F GH J 八面体, A l

3 +
离子 M 在其中心) ,故这

3层合称[ A lO2 ( OH ) 4 ] 八面体层。于是, 整个高岭石层状结构就是由 [ SiO4 ] 四面体层和

[ AlO2 ( O H) 4 ]八面体层复合而成的双层结构。这种硅酸盐便称双层矿或 1∶ 1 型层状硅酸盐。

( 3) 为了清晰地看出八面体的结构, 可将图 2-68中第 1、2 两层原子全部去掉, 然后将

所有八面体的棱都画出来, 得到图 2-69 所示的结构。从图即可看出, 八面体的组成应为

A lO ( OH ) 2 , 而不是上面写的表观组成[ A lO2 ( O H) 4 ]。

图 2-69 AlO( OH) 2的八面体层结构
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  ( 4) 由于高岭石的复合层中一侧 (上述第 1 层 )为 O
2-
离子, 另一侧(上述第 5 层) 为

( OH ) - 离子, 故复合层与复合层之间必为氢键结合,因而它们的相互排列关系不完全固定。

例如在 a 轴和 b轴方向上可以偏离一定的距离,甚至旋转一定的角度, 而仍然能维持氢键结

合。这就是为什么自然界存在着成分相同而结构略异的层状硅酸盐矿石, 如高岭土、地开石、

珍珠陶土等。

高岭石结构略经变化就可以得到其它双层矿石, 如多水高岭石 (在复合层间存在

H 2 O)、叫蛇纹石(用 Mg
2+
代替 A l

3 +
)等等。

除了双层矿石外,还有三层矿(或称 2∶ 1层状硅酸盐)。它是由两层[ SiO4 ]四面体和一

层( Al, O , OH )八面体组成, 这两层四面体分别位于八面体的两侧。具体排列情况这里就不

详述了。常见的滑石、云母等都属于三层矿(见表 2-12)。

2.11.5 骨架状硅酸盐

骨架状硅酸盐也称网络状硅酸盐,它是由硅氧四面体在空间组成的三维网络结构。

典型的骨架状硅酸盐就是硅石(即 SiO2 )本身。硅石有三种同质异构体,即石英、鳞石英

图 2-70 方石英的晶体结构

和方石英。其稳定的温度范围如下:

石英
870℃
鳞石英

1470℃
方石英 熔融态

  方石英的晶体结构如图 2-70 所示。从图看出,

Si
4+
排成金刚石结构, O

2-
离子则位于沿〈111〉方向的

一对 Si
4+ 离子之间, 成为“桥接”一对 Si

4+ 离子的桥接

氧离子(其外层电子数达到饱和值 8)。显然, 位于四面

体间隙的四个 Si
4+ 离子就是四个硅氧四面体的中心,

这些硅氧四面体通过桥氧离子彼此相连, 形成空间网

络(或骨架)。

熔融的硅石很容易通过快冷而得到无定形的石英玻璃。由于所有氧都是桥接氧, 故此种

玻璃很硬,热膨胀系数很小, 粘度高因而难以成型。为了得到特定性能(如成型性、粘性、折射

率、色散等)的玻璃,往往在石英玻璃中加入各种正离子氧化物,如 N a2O , CaO, Al 2 O3 等等。

表 2-13列举了某些普通工业玻璃的类型和特点。

表 2-13 普通工业玻璃的类型和特点

主要组元的重量百分数

SiO2 ENa2 �O CaO Al2 XO 3 B2 �O 3 MgO
备  注

窗 72 !14 �10 �1 f2 N长寿命

板(建筑) 73 !13 �13 �1 f长寿命

容器 74 !15 �5 �1 f4 N易加工 , 耐化学的

灯泡 74 !16 �5 �1 f2 N易加工

纤维(电) 54 !16 �14 }10 �4 N低碱

耐热玻璃 81 !4 ~2 f12 �低的热膨胀 ,低离子交换

石英玻璃 99 !极低的热膨胀

除硅石外,另一种陶瓷中常用的骨架状硅酸盐就是长石, 它是由硅氧四面体及铝氧八面
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体联合组成的空间网络结构。由于 Al
3+
离子代替了 Si

4+
离子,故网络中出现负电性, 为了平

衡化合价, 还需加入 K
+

, Na
+

, Ca
2 +

, Ba
2+
等离子。例如钾长石的化学式为 K [ AlSi3 O8 ]或

K 2 O·Al 2 O3·6SiO 2。这种结构的特点是空隙大、密度低、易形成玻璃相(无定性结构)。它在

陶瓷中常用作助熔剂。

2.12 金属间化合物(Ⅰ) :价化合物

在 2.10、2.11 两节我们讨论了各种陶瓷材料,它们是金属和非金属间形成的化合物, 即

普通 (化学上的)化合物, 其共同特点是: ( 1)结合键主要是离子键, 或含一定比例的共价键;

( 2)有确定的成分, 可以用准确的分子式表示; ( 3)具有典型的非金属性质, 如不导电、不导

热、是脆性材料等等。

从本节起,将讨论各种金属与金属、金属与准金属形成的化合物,即所谓金属间化合物。

它们都或多或少地偏离了以上特点,偏离的程度则取决于决定该化合物结构的因素。根据这

些因素, 可将金属间化合物分为三类, 即由负电性决定的原子价化合物(或简称价化合物)、

由电子浓度决定的电子化合物、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, 其结构是由两个或多个因素决定

的,我们统称之为复杂化合物。本节及以下各节将分门别类地讨论各种金属间化合物。首先

讨论价化合物。

顾名思义,价化合物就是符合原子价规则的化合物, 也就是正负离子间通过电子的转移

(离子键)和(或)电子的共用(共价键)而形成稳定的 8 电子组态 ns
2
np

6
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,对于化学式为 CmA n 的

正常价化合物, 由于 m 个阳离子 (正离子 ) C 的价电子数必须恰好补足 n 个阴离子(负离子)

A 的 8电子壳层, 故有:

meC = n( 8 - eA ) ( 2-65)

式中 eC 和 eA 分别是非电离态的 C 和 A 的价电子数。式( 2-65)就是正常价化合物的价电

子方程,它决定了正常价化合物可能的 m、n 值。请读者思考,如果 C和 A 都是 s、p 元素, 上

述方程共有几组解(即几组可能的( m, n)值 ) ? (注意Ⅰ, Ⅱ和Ⅲ族元素是不可能作为阴离子

的。)

对于化学式为 Cm An 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,故其价电子方程应为:

m( eC - eCC ) = n( 8 - eA - eA A ) ( 2-66)

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。eA A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( 2-65)和式( 2-66)不难看出, 正常价化合物只是一般价化合物的特殊情形,即eA A =
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eC C = 0的情形。若化合物中 eCC很大, 则称为多阳离子化合物。若 eA A很大, 则称为多阴离子化

合物。

应该指出,价化合物, 特别是正常价化合物,和 2.10 节讨论的离子化合物之间并无截然

的界限。可以认为, 具有正常价的金属间化合物包括除金属卤化物和氧化物以外的一切离子

化合物。因此,正常价化合物的结构也就包括 2.10 节中讨论过的各种典型离子化合物的晶

体结构。表 2-14分别列举了具有 NaCl, CaF 2 ,反 CaF 2、闪锌矿和纤锌矿结构的各种正常价化

合物。其中值得注意的是具有闪锌矿和纤锌矿结构的化合物。近年来, 由于对半导体材料的

兴趣,人们广泛地研究了各种具有这类结构(或类似结构)的化合物。人们发现, 按照缺陷情

况,这些化合物又可进一步分为具有正常四面体结构的化合物和具有缺位四面体结构的化

合物。前者的特点是: ( 1)每个原子的平均价电子数为 4; ( 2)每个原子被 4个位于四面体顶

点的最近邻异类原子包围,而所论原子则位于四面体中心。后者的特点是: ( 1)每个原子的平

均价电子数大于 4; ( 2)每个原子的最近邻原子数少于 4,因而有的四面体顶点是空着的(缺

位)。(请读者思考,特点( 1)和( 2)有什么联系? )表 2-14中列举的闪锌矿和纤锌矿结构的化

合物都是正常四面体结构的化合物,而 α-A l2 S 3 则具有缺位的纤锌矿结构。

表 2-14 各种正常价化合物的结构

NaCl 型 CaF 2 �型 反 CaF 2 �型 闪锌矿型 纤锌矿型

MgSe Pt Sn2 �Mg2 SSi L iMgAs CuI BeT e β- SiC β- AgI

CaSe Pt 2 )P Mg2 SGe L iMgSb γ- AgI ZnT e β- ZnS

SrSe Pt In2 {Mg2 SSn L iMgBi CdT e β- =CdS

BaSe AuAl2 �Mg2 SPb AgMgAs BeS HgT e   MnS

MnSe L i2 #S CuMg α- ZnS MgS

PbSe Na2 ?S CuMg α- CdS AlP CdSe

CaT e Cu2 <S CuCdSb HgS GaP InP MnSe

SrT e Be2 1S L i3 "AlN 3 MnS InP AlN

BaT e Cu2 <Se L i3 "GaN 3 BeSe AlAs GaN

SnT e Ir2 �P L i5 "SiN 3 ZnSe GaAs InN

PbT e L iMgN L i5 "T iN 3 CdSe InAs

L iZnN L i5 "GeN 3 AlSb GaSb

MnSe HgSe

InSb

关于正常价化合物的形成规律, Hu me-Roth ery 指出了两点: ( 1)所有金属一般都倾向

于与ⅣB、ⅤB和ⅥB 族元素形成正常价化合物。( 2)金属的正电性越强或 B 族元素的负电性

越强,上述倾向性就越大, 而且化合物也越稳定。以金属 Mg 和ⅣB、ⅤB 和ⅥB 族元素 X 形

成的正常价化合物 Mg2 ( Si, Ge, Sn 或 Pb )、Mg3 ( P , A s , Sb 或 Bi)、Mg( S, Se 或 T e)为例, 实

验发现,在 Mg 和同族元素形成的化合物中, X 的原子序数越大, 化合物的熔点越低, 而在

Mg 和同周期元素形成的化合物中, X 的原子序数越大, 化合物的熔点越高。由此可见, 金属

元素 M(这里是 Mg)和 B 族元素的负电性差越大,它们形成的正常价化合物就越稳定。

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。
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在价化合物中还要提到一种边缘(或过渡 )状态的化合物, 即砷化镍 ( N iAs)结构, 它的

结合键和性质都介于典型的价化合物和典型的金属间化合物(如电子化合物)之间。

图 2-71 NiAs 的晶体结构

砷化镍结构往往是由过渡族金属 Cr, Mn , F e, Co, N i,

( Cu ) , ( Pd) , ( Pt )与准金属 S, Se, T e, As , Sb, Bi(有时也与

Ge 及 Sn)形成的合金, 其结构胞如图 2-71 所示。从图可

见,准金属原子形成密排六方结构, 而过渡族金属原子则位

于其八面体间隙中(这些金属原子本身形成一简单六方结

构)。两类原子分层分布, 形成所谓层状结构。

按照上述结构模型, 砷化镍结构的化学式应该都是

A B( A 为金属, B为准金属)。大多数具有砷化镍结构的化

合物都是 A B型,如表 2-15 所示。然而实验发现, 这些化合物往往有一定的成分范围,即 A ,

B 原子数之比不是严格的 1∶ 1。例如, 在 N iSb 中 N i原子含量可在 46.4% (摩尔分数 )到

54.4% (摩尔分数)之间。当 N i原子未填满八面体间隙时,含 N i量就低于 50% (摩尔分数) ;

当 N i原子不仅填满了八面体间隙,而且还有些 N i原子填入三角形间隙时,含 N i量就高于

50% (摩尔分数) (想想看, 为什么不填入四面体间隙?)。由此可见,在砷化镍结构中, 金属分

点阵 ( A 分点阵)可以是有缺陷的——有空位或间隙原子, 而准金属分点阵 ( B 分点阵)则是

完整的。又如,在 FeSb (含 Fe 为 52%～58% (摩尔分数) )和 CoSb(含 Co 为 50.8%～56.4%

(摩尔分数) )结构中都具有过剩的“间隙式”过渡族金属原子, 它们彼此还可形成连续固溶

体。

表 2-15 NiAs 结 构

T iS T iSe CrT e MnAs PtSb NiSn

VS VSe MnT e NiAs MnBi PtSn

NbS CrSe FeT e CrSb NiBi CuSn

CrS FeSe CoT e MnSb R hBi AuSn

FeS CoSe NiT e FeSb Pt Bi Pt Pb

CoS NiSe RhT e CoSb InPb

NiS T iT e PdT e NiSb

VT e PtT e PdSb

在某些具有砷化镍结构的化合物中,过渡族金属 A 的分点阵中的缺陷是如此之多, 以

致其化学式不能再用 A B表示, 而应写成 A m Bn , 这里 m 可大于或小于 n, 视准金属而定。随

着 B 组元(准金属)外层电子数(或族数)减小,结构便从缺陷型(相当于 B过剩 )变为间隙型

( A 过剩) ,这表明, 当 B组元外层电子较少时,就需要由更多的 A 组元来提供电子, 以维持

结构的稳定性。例如, 当 B组元是ⅤB族元素时, 化学式通常是 A B(当然成分可有偏离) , 但

当 B是ⅢB或ⅣB 族元素时,化学式就可以是 A 2B(如 N i2 In, Ni2 Ge, Mn2 Sn 等) ,而当 B 是Ⅵ

B 族元素时,化学式就可以是 AB2 (如 CoT e2 和 NiT e2 )。它们都不再是层状结构了。

在砷化镍型结构中,金属 A 与准金属 B原子间的结合键是离子键, 而 A 与 A 之间是金

属键。两种键的相对强度取决于准金属的性质(负电性大小)和化合物的成分。

随着组元 (特别是 B 组元)的不同, 不仅化合物的成分和化学式可以在很宽范围内变
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化,其性能、结合键和轴比( c/ a )也可以在很宽的范围内变化。表 2-15中按照 c/ a 递减的顺

序列举了一些具有砷化镍结构的化合物。从表看出,随着准金属的负电性减小(或正电性增

大) ,离子键减弱而金属键增强, 因而金属性增强,轴比 c/ a 不断减小(在离子键为主的 NiS

中由于负离子要密排, 所以 c/ a 达到 1.633)。这就是为什么人们将砷化镍结构看成是由非

金属化合物到金属间化合物之间的过渡(或边缘)结构。事实上, 有人干脆将它看成是电子浓

度( e/ a )为 5/ 2的电子化合物(见下节) , 但其中过渡族金属的价并不总是零。例如, 在 NiSb

中 N i的原子价为 0, 但在 N iSn 和 N iS 中 Ni的原子价分别取为+ 1 和- 1。

2.13 金属间化合物(Ⅱ) :电子化合物

H ume-Rothery 发现, Cu , A g, A u 三个元素和周期表上 B 族元素形成的二元相图彼此

非常相似。从图 2-42( Cu-Zn 相图)可以看出,随着含锌量的增加, 依次出现β,γ和 ε等中间

相。这些相的成分和结构如下:

β相具有体心立方结构,其化学式为 CuZn。在 454℃以下,无序的 β相转变为有序的β′

相(具有 CsCl型结构)。

γ相是复杂立方结构, 其结构胞可以看成是由 27 个 β黄铜晶胞组成的大立方体, 但顶

点和体心的原子被取走, 其余原子均略有位移, 因而结构胞内的原子总数为 52, 如图 2-72

所示。γ相的化学式为 Cu 5Zn8。

图 2-72 γ黄铜的结构

ε相是密排六方结构, 其化学式为 CuZn3。

在 A g—Zn 和 A u—Zn 系中, 随着含锌量的增加,也依次出现同样化学式和结构的 β, γ

和ε相。在贵金属和三价或四价 B族元素形成的二元合金系中, 也依次出现同样或类似结构

的中间相, 只是化学式不同,亦即成分不同。然而, Hume-Rothery 指出, 如果成分不是用质

量或摩尔百分数、而是用电子浓度 e/ a 来表示,那么这些合金系中相同(或近似 )结构的相都

具有相同(或近似相同)的成分。例如,在 Cu—Zn, A g—Zn , Cu—Sn 三个合金系中, β相均为

体心立方结构, 化学式分别为 Cu Zn , A gZn 和 Cu5 Sn ,而 e/ a 均为 3/ 2;γ相均为复杂立方结

构,化学式分别为 Cu5 Zn8 , A g5 Zn8 和 Cu31 Sn 8 ,而 e/ a 均为 21/ 13;ε相均为密排六方结构, 化

学式分别为 CuZn3 , A gZn3 和 Cu 3Sn,而 e/ a = 7/ 4。

人们把具有一定(或近似一定)的电子浓度值而结构相同或密切相关的相称为电子相,
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因为看来决定这种相的结构的主要因素是电子浓度。在有些书刊上, 电子相又称为电子化合

物或 H ume-Rot hery化合物。

除了决定相结构的主要因素是电子浓度这一基本特点外, 进一步的研究还发现了电子

相的其它一些特点:

( 1) 除贵金属外, 铁族(Ⅷ族)元素也和某些 B 族元素形成电子相,如表 2-16 所示。

表 2-16 典型的电子相

e/ a = 3 �/ 2 e/ a = 21 �/ 13 e/ a = 7 _/ 4

BCC 结构

(β相)

复杂立方“β- Mn”

结构(μ相)

CPH 结构

(ζ相)

γ黄铜结构

(γ相) * * *
CPH 结构

(ε相)

CuBe Cu5 �Si Cu3 �Ga Cu5 aZn8 CuZn3 �

CuZn Ag3 �Al Cu5 �Ge Cu5 aCd8 CuCd3 �

Cu3 �Al Au3 �Al AgZn Cu5 aHg8 Cu3 �Sn

Cu3 �Ga* CoZn3 ;AgCd Cu9 aAl4 Cu3 �Ge

Cu3 �In* * Ag3 $Al Cu9 aGa4 Cu3 �Si

Cu5 �Si* Ag3 $Ga Cu9 aIn4 AgZn3 �

Cu5 �Sn Ag3 $In Cu31 |Si8 AgCd3 �

AgMg Ag5 $Sn Cu31 |Sn8 Ag3 �Sn

AgZn* Ag7 $Sb Ag5 iZn8 Ag5 �Al3

AgCd* Au3 &In Ag5 iCd8 AuZn3 �

Ag3 �Al* Au5 &Sn Ag5 iHg8 AuCd3 �

Ag3 �In* Au9 kIn4 Au3 �Sn

AuMg Au5 kZn8 Au5 �Al3

AuZn Au5 kCd8

AuCd Au9 kIn4

FeAl Mn5 zZn21

CoAl Fe5 VZn21

NiAl Co5 ^Zn21

NiIn Ni5 RBe21

PdIn Rh5 gZn21

XT lΔ Pd5 [Zn21

Pt5 MBe21

Pt5 MZn21

Na31 �Pb8

  * 在不同温度下具有不同的结构 ;

* * 简单立方结构 , 成分是近似的 ;

* * * 有些合金具有畸变的 γ黄铜结构。

ΔX 可能代表 M g, C a 或 Sr。
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( 2) 价电子浓度为 3/ 2的电子相有三种可能的结构, 即 BCC 结构(β相)、复杂立方的

β-Mn结构(μ相)和密排六方结构(ζ相) (见表 2-16)。这表明, 即使对电子相, e/ a 也不是决

定结构的唯一因素。一般来说, B族元素的价越高、尺寸因素越小、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。

( 3) 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 (摩尔) , γ相为 57%～70% Zn(摩尔) , ε相为 78%～86% Zn (摩

尔)。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的意义。我们只能说, 电子相的稳定范围和 e/ a 有关。图 2-73

画出了某些电子相的浓度范围(用价电子浓度 e/ a 表示)。

图 2-73 某些电子相的浓度范围

( 4) 电子相的主要结合键是金属键, 具有明显的金属特性。

电子相的结构及其稳定性与价电子浓度 e/ a 的关系可以用简单的电子论(所谓刚能带

模型)较好地加以解释。该理论的基本思想是利用薛定谔方程求解在周期势场中的电子能

态。结果发现, 对于一定的结构,只有当 e/ a 在一定范围内时价电子的最高能量(所谓费米

能)才较低, 超过此范围则费米能剧增, 因而不再能保持该结构。详细分析可参看固体物理

书。
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2.14 金属间化合物(Ⅲ) :尺寸因素化合物——密排相

有一些金属间化合物,其晶体结构主要取决于组元原子的半径比。这样的化合物称为尺

寸因素化合物。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。本节着重讨论密排相,下节讨论间隙相。

2.14.1 密排相中原子排列的几何原则

密排相的原子排列遵从以下三原则:

( 1) 空间填充原则 原子应尽可能致密地填满空间, 或者说, 应具有尽可能高的配位

数。对于由同种原子(同样尺寸的刚性球)组成的合金来说, 最高配位数就是 12。对于不同种

原子(不同尺寸的刚性球)组成的合金来说, 最高配位数可为 14, 15和 16(见图 2-81)。例如,

在周期表中已知结构的 91个元素中, 有 52个是配位数为 12 的 F CC 或 CPH 结构。如果允

许 10%的距离偏差, 则密排结构的元素达到 58个。

( 2) 对称原则 晶体中原子的排列应形成高对称的结构。例如, 在 91个元素中只有对

称性较高的 F CC、CPH 和 BCC 结构, 而没有对称性较低的、配位数为 9、10 或 11的结构。

( 3) 连接原则 如果将晶体中相距最近的每对原子逐一连接, 那么由于晶体结构的不

同, 被连接的原子有可能形成孤立的原子对 (零维)、原子链(一维)、平面原子网络(二维)和

空间原子栅格 (三维) , 它们分别称为岛状、链状、网状和栅状连接, 用字母 I , C, N 和 L 表

示。连接原则指出,具有密排结构的晶体中往往形成三维栅状连接。

现在的问题是, 原子应按什么方式排列才能满足以上三条原则、形成密排晶体结构呢?

分析各种实际晶体后发现, 有两种密排方式,即几何密排和拓扑密排, 它们分别形成几何密

排相( GCP 相)和拓扑密排相( TCP 相)。

2.14.2 几何密排相

几何密排相是由密排原子面( F CC 晶体中的{111}面或 CP H 晶体中的( 0001)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) , ABAB⋯( h 型) ,

A BCACB⋯( cch 型)等等。例如, 图 2-43( b)表示的 Cu 3A u 有序相就是 c型 GCP 相的结构

胞,其( 111)面为密排面,堆垛次序为 ABCABC⋯。又如,铝和稀土元素 R 形成的 A l3 R 相也

是 GCP 相, 且随着 R 的原子半径由小变大, GCP 相也由 c型变为 h 型。

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。

2.14.3 拓扑密排相

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,其大小和形状均不相同, 可以是

规则的,也可以是不规则的。为了了解拓扑密排相的具体、细致特点, 我们来讨论三种典型的

拓扑密排相,即 Laves 相、σ相和 Cr 3Si( A 15)相。
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2.14.3.1 Laves 相

Laves 等人发现,许多 A B2 型的金属间化合物具有 MgCu 2 , MgNi2 或 MgZn2 的结构, 而

这 3种化合物的结构是密切相关的, 它们都是以尺寸因素为主导的密排结构(后面将会看

到,在理想密排情况下要求大原子 A 与小原子 B的直径之比为 1.225)。人们将这类化合物

统称为 Laves 相。下面分别讨论三种典型 Laves 相的结构特点。

( 1) MgCu 2

MgCu2 的结构胞见图 2-74。其结构特点如下:

( a ) MgCu2 具有 FCC 点阵, Mg 原子位于点阵结点及四个隔开的四面体间隙中。在图

2-74 中, 位于间隙中的 Mg 原子坐标分别为: M
1
4

,
1
4

,
3
4

, N
3
4

,
3
4

,
3
4

, P
3
4

,
1
4

,
1
4

和 Q
1
4

,
3
4

,
1
4
。因此, 一个结构胞内共有 8 个 Mg 原子。按照空间填充原则(密排原则) ,

相距为 d Mg - M g =
1
4
〈111〉的一对 Mg 原子(即结点上的 Mg 原子及其最近邻的间隙中的 Mg

原子)是相切的, 故 Mg 原子直径为 D M g = d M g- M g =
3

4
a。

图 2-74 MgCu2的结构胞      图 2-75 MgCu2 在( 110)截面上的原子分布

( b) 在 FCC 点阵的其余 4 个四面体间隙中,每个间隙内都有 4 个彼此相切的 Cu 原子,

形成一个小四面体,四面体中心就是间隙中心。因此, 一个结构胞中共有 16个 Cu 原子。

( c) 从图 2-74还可以看出,一个结构胞内有 5 个大小和形状都相同的、共顶连接的 Cu

原子四面体,四面体的各棱平行于〈110〉,各表面则平行于{111}。据此不难推知, 四面体的边

长应为
1
4
〈110〉=

2
4

a (这一点只要分析位于[ 110]晶向上、等距离分布的 Cu 原子列⋯- 9

- 10- 13- 14- ⋯即可得知)。因此 Cu 原子直径 DCu = 相邻 Cu 原子间距离 d Cu - C u =
2

4 a ,

因此
D Mg

D Cu
=

3

2
≈1. 225。

根据上述 Cu 原子四面体的分布规律还很容易推知每个 Cu 原子的坐标。为此只需分析

平行于各坐标面 ( ( 100) 面、( 010) 面和 ( 001)面) 的 Cu 原子列的位置。例如, 分析平行于
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( 001)面的 Cu 原子列距( 001)的距离即得到该 Cu 原子的 z 坐标。在图 2-74 中,对原子列1-2

和 5-6, z =
1
8

;对原子列 4_ 3 _ 8_ 7, z =
3
8

;对原子列 9_ 10_ 13 _ 14, z =
5
8

;对原子列

12_ 11和 16_ 15, z=
7
8
。请读者根据这个原则求出结构胞内所有 Cu 原子的坐标。

( d ) 从密排的角度看,不但要求最近邻的 Mg 原子彼此相切, 最近邻的 Cu 原子彼此相

切,而且最近邻的 Mg- Cu 原子最好也能相切。能否做到这点呢? 让我们考察一下在( 110)

截面上的原子分布, 如图 2-75所示。图中各原子的编号是和图 2-74 对应的, 故 Mg 原子

A—P—B—Q—C是依次相切的, Cu 原子 9—10—13—14也是依次相切的。为了确定 Mg 原

子和最近邻的 Cu 原子是否相切, 让我们计算一下 Mg 原子 P 和 Cu 原子 9 之间的距离

d P - 9 ( = d Mg - Cu )。从图 2-75的几何关系显然可见, dP - 9 = dM g- Cu =
5
8

a -
1
4

a
2

+
dC u- Cu

2

2

=
9

64
a 2 +

2
64

a 2 =
11

8
a≈0. 415a。由于 d P - 9 >

D Mg + D Cu

2
=

1
2

3
4

a +
2

4
a =

1
8

( 2

+ 3 ) a = 0. 393a , 故 P 原子和 9 原子不相切。这就是说, 在 MgCu2 结构中同类原子是相

接触的,异类原子是不接触的。

( e) 和只有一个配位数的 GCP 相不同, MgCu2 相有两个不相等的配位数, 即 Mg 原子

的配位数 CN ( M g)和 Cu 原子的配位数 CN ( C u)。这里配位数的定义是所论原子周围的最近邻

Mg 原子数和最近邻 Cu 原子数之和(虽然两类原子距所论原子的距离并不相等)。

我们先求 CN ( M g)。假设我们考虑的 Mg原子是图 2-74中的 M 原子。从图显然可见, 距

它最近的 Mg 原子是相距为
3

4
a 的 4个 Mg 原子。为了确定 M 原子周围最近邻的 Cu 原

子数,设想用( 200)、( 020)和( 002) 3个平面将晶胞分成 8个边长为
a
2
的小立方体, 那么和 M

原子所在的小立方体相邻的小立方体有 6 个,每个都包含 4 个 Cu 原子,其中两个是距 M 原

子最近的。例如, 在图 2-74中, M 前方小立方体中的 10, 12两个原子, M 右方小立方体中的

13, 16 两个原子, 以及 M 下方小立方体中的 3, 4 两个原子都是距 M 原子最近的 Cu 原子

如前所述,此距离为
11

8
a 。考虑到 M 后方、左方和上方还各有一个小立方体, 每个小立

方体内也有两个距 M 原子为
11
8 a 的 Cu 原子, 故 M 原子的最近邻 Cu 原子数为 12。这样

一来就得到 CN ( M g) = 4( M g) + 12( C u) = 16。这就是位于四面体间隙中的 Mg原子的配位数。请

读者思考,位于点阵结点上的 Mg原子(例如图 2-74 中的 B 原子)的配位数是多少呢?

我们再来求 CN ( Cu )。假设我们所考虑的 Cu 原子是图 2-74中的 10 号原子。显然, 此原

子的最近邻原子有 6个, 即图中的 9, 11, 12, 3, 8和 13号原子。至于最近邻的 Mg 原子数, 也

可以按上述小立方体来分析:和 10 号原子所在的小立方体相邻的小立方体也有 6 个,每个

都包含一个 Mg 原子, 故 10号原子的最近邻 Mg 原子数也是 6。因此, CN ( Cu ) = 6 ( Mg ) + 6 ( Cu )

= 12。

( f ) MgCu2 结构的另一个特点是, 它不仅可以看成是由密排四面体堆垛而成, 而且还

可以看成是由{111}面堆垛而成的层状结构。图 2-76( a )是 Mg 原子按( 111)面(或其它等价

晶面)的堆垛方式, 图中水平面即为( 111)面, 竖直方向(相当于六方晶胞的 c轴 )为 [ 111]方

·821·



向。白原子和黑原子分别是点阵结点上和四面体间隙中的 Mg原子。相邻的白原子和黑原子

层相距
1
4

[ 111] , 形成双层复合层。相邻的复合层彼此错开了
1
6
〈112〉。若用 X , Y, Z 表

示不同位置的双层复合层, 那么复合层的堆垛次序就是 XYZX YZ⋯⋯, 相邻复合层之间

的距离为 d ( 1 11) =
1
3

[ 111] = 3 a / 3(见图 2-76)。至于 Cu 原子按( 111)面的堆垛方式见图

2-77( a )。图中的阴影面是( 111)面,竖直方向是[ 111]。从图看出,在 MgCu2 中 Cu 原子四面

体是共顶点(顶对顶)连接的。

图 2-76 在 Laves 相中 A 原子的分布和双层的堆垛次序

( a ) MgCu 2 ( b) MgZn2 ( c) MgN i2

图 2-77 在 Laves 相中 B 原子的分布和四面体的堆垛次序

( a ) MgCu 2 ( b) MgZn2 ( c) MgN i2

虽然可以将 MgCu2 看成是由{111}面堆垛而成的层状结构, 但此面并不是最密排面, 相

邻的 Mg 原子层和 Cu 原子层并不相接触, 这是和 GCP 相不同之处。
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( 2) MgZn 2 和 MgN i2

这两种化合物的结构和 MgCu2 非常相似,这可以从其层状结构看出。

MgZn2 具有简单六方点阵, Mg 原子占据密排六方结构的原子位置以及一半四面体间

隙位置,它按( 0001)面的堆垛方式如图 2-76( b)所示。从图看出点阵上的 Mg 原子(白原子)

和四面体间隙中的 Mg 原子(黑原子)所组成的双层复合层, 但复合层的堆垛次序是 X YXY

⋯,而不是 X YZX YZ⋯。Zn 原子也形成密排四面体, 位于四面体间隙中。Zn 原子按( 0001)

面的堆垛方式如图 2-77( b)所示。Zn 四面体的堆垛特点是, 沿[ 0001]方向交替出现共顶连接

和共面连接。

在 MgNi 2 中, Mg 原子双层复合层的堆垛次序是 X YX ZX YX Z⋯, N i 原子四面体沿

[ 0001]方向的连接方式是共顶连接和交替的共顶-共面连接的混合, 如图 2-76 ( c)和图

2-77( c)所示。

由于 MgCu 2 , MgZn2 和 MgNi2 三种典型结构非常类似, 仅仅堆垛次序有差别, 故它们

的结构特点也必然相同或相似。这样,我们可以将 AB2 型 Laves 相的特点归纳如下:

1) 结构:可看成由 B 原子密排四面体堆垛而成, A 原子位于 B原子四面体之间。A 原子

本身也组成密排四面体。也可看成是由平行于密排面( ( 111)或( 0001)面)的 A 原子双层复

合层和 B 原子密排面按一定堆垛方式堆垛而成的层状结构。

2) 密排:最近邻的同类原子是相接触的, 但异类原子( A—B 原子)并不接触。为此要求

大原子 A 和小原子 B 的直径比为 1.225。

3) 高配位数: CN( A ) = 4( A ) + 12( B) = 16, CN ( B) = 6( A ) + 6( B) = 12。

目前已发现的 Laves 相不下 200个(包括三元合金) , 其中大部分是 MgCu2 型的,少数

是 MgZn2 型的, 只有极少数是 MgNi 2 型的。表 2-17列举了一些有代表性的 A B2 型 Laves

相。

表 2-17 某些有代表性的 AB2 型 Laves 相

MgCu2 <型 AgBe2 #T iBe2 CNaAu2 �L aMg2 �BiAu2 �KBi2 �

MgZn2 9型 CaMg2 ,Zr Re2 HKNa2 nT aFe2 �NbMn2 �UNi2 �

MgNi2 5型 NbZn2 &ScFe2 CT hMg2 �HfCr2 �β- Co2 �T i U Pt 2 �

形成 Laves 相的二组元可以是周期表中相距很远的金属元素, 也可以是非常近的金属

元素(如K Na2 )。同一种金属在一种化合物中可以是 A 组元, 而在另一种化合物中是 B 组元

(如 MgCu2 和 LaMg2 )。虽然在大多数 Laves 相中至少有一个组元是过渡族元素, 但也有的

Laves 相中两个组元都是非过渡族元素。此外,也不是所有 Laves 相的组元原子直径比均为

1.225。事实上 Laves 相的 D A / D B 可在 1.05 到 1.68的范围内变化。这表明,有些 Laves 相

并不是理想的密排结构。至于为什么 Laves 相有 MgCu2、MgZn 2 和 MgN i2 三种不完全相同

的结构,人们认为, 这是由于其它因素(如电子浓度、负电性等)也或多或少有一定的影响(尽

管尺寸因素是主要的)。

2.14.3.2 σ相

在许多含 F e, Cr 的高温合金和耐热钢中, 往往由于成分控制或热处理不当,会析出一
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种硬而脆的σ相, 使合金的韧性显著降低。特别是当 σ相成粗大片状或沿晶界分布时, 对材

料的脆化作用尤其显著。因此,人们对 σ相的性质、结构及形成规律进行了深入的研究。

σ相的结构如图 2-78所示。它具有简单正方点阵, 一个晶胞内包含 30个原子。这可以

从图 2-78( a )看出。图旁的标注 2a , 4g , 8i, ⋯等分别表示在 a , g , i⋯等位置有 2, 4, 8⋯个原

子。各位置的 z 坐标亦已标于图中( c轴垂直于纸面)。从图还可看出,σ相也是层状结构, 即

可以看成是密排原子层按一定次序堆垛而成。图 2-78( b)分别画出了在 z = 0或 1 的原子层

(晶胞的顶面和底面)以及 z = 0. 5的原子层(中间层)上的原子分布。可以看出, 每层原子形

成三角形和六角形网络, 称为 Kagomé网络。z = 0(或 1)层上的网络相对于 z = 0. 5层上的

网络旋转了 90°, 而在相邻的两层 Kagomé网络之间的原子, 它在 ( 001) 上的投影恰好和

K agomé网络的六角形中心重合。值得注意的是,σ相的 c/ a 只有 0. 5 左右, 这表明,和纯组

元相比,σ相中的原子在 c轴方向的距离“被迫”大大缩短了。据此人们认为, σ相中原子的电

离态是不同于纯组元的。

图 2-78 σ相的结构

( a ) 原子在 ( 001)上的投影 ( b) 在 z = 0(或 1)及 z= 0. 5 上的 K agomé网络
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σ相最初是在 Fe_ Cr 合金和不锈钢中发现的, 后来在由ⅤA 或ⅥA 族元素与ⅦA 或

Ⅷ族元素形成的许多合金中都发现了σ相。表 2-18 列举了若干二元合金系中的σ相。从表

可以看出,σ相的成分范围是比较宽的, 不能用确定的化学式来表示。

表 2-18 某些二元合金系中的σ相

合金系
σ相的近似成分范围

(摩尔分数)
每个原子具有的 s+ d 电子数 备 注

Cr_ Mn ( 17 �%～28% ) Cr 6 O. 8 直到熔点皆稳定

Cr _ Fe ( 43 �%～50% ) Cr 7 O. 1 仅在固态下形成

Cr_ Co ( 53 �%～58% ) Cr 7 O. 2 仅在固态下形成

V_ Mn ( 17 �%～28% ) V 6 O. 5

V_ Fe ( 48 �%～52% ) V 7 O. 1

V_ Co ( 40 �%～55% ) V 7 O. 1

V_ Ni ( 55 �%～65% ) V 7 O. 0 也许直到熔点皆稳定

Mo_ Fe ( 47 �%～50% ) Mo 7 O. 2 仅在高温下稳定

Mo_ Co ( 59 �%～61% ) Mo 7 O. 2 仅在高温下稳定
W_ Fe ( 50 �%～60% ) W 仅在高温下稳定

W _ Co ( 50 �%～60% ) W 仅在高温下稳定

  二元合金中形成σ相的条件如下:

( 1) 一般要求原子大小之差小于 13%。目前能形成 σ相的二元系中原子尺寸最大的是

W _ Co系, 二组元原子尺寸相差 12%。

( 2) 一个组元属于周期表中第ⅤA、ⅥA 族元素(体心立方) , 另一组元属于第ⅦA 或第

Ⅷ族元素(面心立方、密排六方或其它结构)。

( 3) σ相的 s+ d 层电子浓度在 6. 2～7. 2之间(大约 7 左右) , 见表 2-18。

( 4) 第三组元的加入会影响 σ相形成的浓度和温度范围。例如,许多元素都使 Fe_ Cr

系中 σ相形成的温度范围提高:不加第三组元时 Fe _ Cr 系的 σ相只在 820℃以下稳定;加

入 Ni 后其稳定温度范围提高到 850℃;加入 Si后提高到 950℃, 加入 Mn 和Mo 则使稳定的

温度范围提高到 1000℃。又如, 在 Ni_ Cr 二元系中不出现σ相,但加入 Si, Mo或 W 后就可

能出现σ相。

三元或多元合金系中也存在σ相, 其规律较二元系更复杂。人们发现,即使三组元中任

意两组元形成的合金系中都不出现 σ相,但三元合金系中仍可存在 σ相, 例如 N i_ Cr_ Mo

合金系在 600℃就存在着成分范围很宽的σ相。如果三个二元系中有两个系存在σ相, 那么

这两个 σ相一定形成连续固溶体, 如 Fe_ Cr _ Mn, F e_ Cr _ Co, F e_ Co_ V , Cr_ Co_ Mo

和 F e_ Cr_ V 系。如果只有一个二元系(如 A _ B 系)中出现 σ相, 那么第三组元( C 组元)

的加入往往会使σ相的成分(指 A , B 组元的含量)范围变宽, 例如 Fe_ Cr_ W 和 Co_ Cr _

W 系的情况就是如此。

鉴于σ相对材料的性能有重大影响, 而在一些高温合金中 σ相的孕育期又很长,难以通

过一般的短期实验来确定它会不会形成,人们自然期望发展某种合金理论, 来预计给定的合

金系中会不会出现σ相。遗憾的是, 尽管从本世纪 30年代以来人们就提出过各种金属和合

金的理论,包括经验和半经验的理论, 热力学理论,能带理论等等, 但这些理论目前尚不能直

接用于各种实用合金。直到 60 年代中期才提出第一个直接用于预计实用合金中σ相的形成

的理论,即所谓电子空穴理论, 这就是相计算 ( phase computation, 简称 PHA COMP )的开
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端。下面简单介绍这一理论和相计算方法。

相计算理论的基本思想是认为σ相或一般的 T CP 相都可以看成是电子化合物,也就是

说, 相的形成和稳定性是由电子浓度 e/ a 决定的。但是, 所用的判据不是 e/ a 本身, 而是

P auling 在 1938年提出的“电子空穴”( Electron hole)。

我们首先解释电子空穴的含义。在 2.4节和 2.5节中曾指出, 在有些晶体中存在着杂化

轨道。例如, 在包含过渡族元素的固体中过渡族元素原子的 ns, np 和( n- 1) d 轨道(或能级)

上的电子都参与固体的键合,形成新的 sp d 杂化轨道。但是并非所有 d 轨道上的电子都参与

键合。为了确定过渡族元素原子的键合电子数, Pauling 注意到以下两个实验事实: ( 1) 过渡

族元素具有较强的顺磁性, 说明其原子中存在着较大的固有磁矩, 它取决于未填满的 d 轨

道上自旋未配对的电子数。实验测得, Cr, Mn, F e, Co, N i等金属的饱和原子磁矩分别为

0. 22, 1. 22, 2. 22, 1. 71, 0. 61μB , (μB 为玻尔磁子)。( 2) 在第四周期元素中从K 至 Cr, 金属原

子半径递减 ( K—0. 235nm, Ca—0. 197nm, Sc—0. 165nm, T i—0. 147nm, V—0. 136nm, Cr—

0. 130n m) , 而从 Cr 到 N i, 金属原子半径几乎不变 ( Cr _ 0. 130nm, Mn _ 0. 127n m, F e _

0. 126nm, Co _ 0. 125nm, Ni_ 0. 125nm)。其它长周期中也有类似现象。基于这些事实,

P auling 提出:

( 1) 过渡族元素原子的 d 电子可分为键合电子和非键合电子两部分, 前者参与固体的

键合, 形成 sd 杂化键;后者不参与键合。与此相应, 五个 d 轨道中有 2.56个是键合轨道,

2.44个是非键合轨道, 或称原子轨道。非键合电子即在原子轨道上。

( 2) 由于固有磁矩取决于自旋未配对的非键合 d 电子数, 故从 Cr 的饱和磁矩可知, 它

应有 0. 22个非键合的 d 电子。因一个 Cr 原子有 5 个 d 电子和 1 个 s电子, 故 Cr 的键合电

子数应为 5+ 1- 0. 22= 5. 78个, 其中键合 d 电子数为 5- 0. 22= 4. 78个。

( 3) 由于从 Mn 到 Ni各元素的原子半径几乎都和 Cr 相等, 故可认为这些元素原子的

键合电子数都是 5.78。因这些元素都有两个 s 电子,故它们的键合 d 电子数应为 3.78个。因

此, Mn, Fe, Co, N i等元素的非键合 d 电子数分别为 1.22( = 5- 3. 78) , 2. 22( = 6- 3. 78) ,

3. 22( = 7- 3. 78)和 4. 22( = 8- 3. 78)。

( 4) 非键合 d 电子在 2. 44个非键合轨道上的分布如图 2-79所示。由于每个轨道上可

图 2-79 过渡族金属的电子空穴

容纳两个自旋相反的电子, 故可认为图 2-79中每个

方框内有 4.88个电子位置(当然是指能量空间中的

位置) , 其中一半(方框的上半部分)是可被自旋为正

的电子占据的位置, 另一半 (方框的下半部分)则是

可被自旋为负的电子占据的位置。图中的阴影区就

是已被电子占据的电子位置, 空白区则是未被电子

占据的位置。Pauling 将未被 d 电子占据的位置称

为电子空穴或电子空位。显然每个原子的电子空穴

数值 N v 就等于未被电子占据的非键合 d 轨道数之半。根据上述各元素原子的非键合 d 电

子数不难算出 Cr, Mn , Fe, Co 和 N i的 N v 值分别为 4.66, 3.66, 2.66, 1.66 和 0.66。

表 2-19综合了 Pauling提出的 d 电子分布。

根据 d 电子分布即可推算过渡族元素原子的饱和磁矩, 因为饱和磁矩等于自旋未配对

的非键合 d 电子数, 也就是自旋为正的 d 电子数 n
+

(图 2-79的上部阴影区的面积)减去自
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旋为负的 d 电子数 n
-

(图 2-79的下部阴影区的面积) , n
+

- n
-
。从图 2-79可见, 对 Cr, Mn,

F e元素来说, n
-

= 0, 故 n
+

- n
-

= n
+

= 键合的 d 电子数, 即 0. 22, 1. 22 和 2. 22(μB ) ,这和实

验结果吻合。对 Co 和 N i两个元素来说, n
+

- n
-

= 电子空穴数 N v ,即 1.66和 0.66(μB ) , 这

也和实验值( 1.71和 0.61μB )相近。从以上讨论不难看出, Pauling 提出 2.44个非键合轨道

完全是为了拟合实验测得的饱和磁矩。

表 2-19 Pauling 提出的 d 电子分布

元素
Ar 壳层外

的总电子数

键合轨道

上的电子数

原子 d 轨道上的电子数

n+ n -

电子空穴

N v

原子饱和磁矩

(μB )

K 1 �1 O_ _

Ca 2 �2 O_ _

Sc 3 �3 O_ _

T i 4 �4 O_ _

V 5 �5 O_ _

Cr 6 �5 O. 78 0 �. 22 _ 4 �. 66 0 6. 22

Mn 7 �5 O. 78 1 �. 22 _ 3 �. 66 1 6. 22

Fe 8 �5 O. 78 2 �. 22 _ 2 �. 66 2 6. 22

Co 9 �5 O. 78 2 �. 44 0  . 78 1 �. 66 1 6. 71

Ni 10 �5 O. 78 2 �. 44 1  . 78 0 �. 6 0 6. 61

Cu 11 �_ 2 �. 44 2  . 44

  在电子空穴这一概念的基础上,提出了预计 σ相形成的判据,即所谓相计算方法。该判

据是:当合金的平均电子空穴数 N�v 大于某一临界值 N�vc时便会形成 σ相, 否则就不形成 σ

相。亦即,当 N�v> N�vc时, 形成 σ相;当 N�v < N�vc时, 不形成σ相。这里 N�v 按下式计算:

N�v = ∑Ci( N v ) i ( 2-67)

式中 Ci是 i组元的原子分数(或原子比) , ( N v) i是 i组元的电子空穴数。在利用上式计算 N�v

时要注意以下几点:

( 1) ( N v ) i 的选取。

上面讨论了按 Pauling 假设得出的 Cr , Mn, F e, Co, N i等元素的 N v 值。对于其它元素则

不可能通过分析饱和磁矩得出 N v 值。为了求得它们的 N v 值,需要作某些假设。

对于和 Cr, Mn , Fe, Co, N i同族的元素, 可根据“同族元素具有相同的 N v 值”的假设来

确定其 N v 值。

对于ⅢB 族元素 ( B, A l) , ⅣA 族元素( T i、Zr)和ⅤA 族元素( V, Nb , T a)等特种钢中常

用的组元元素,可按以下经验公式计算 N v 值:

N v = 10. 66 - G. N . ( 2-68)

这里 G. N . 是该元素在周期表中所在的族数。

( 2) 其它析出相的影响

上面讲的σ相形成的判据是指从固溶体(γ相)中析出 σ相的条件。但是许多合金钢往

往首先析出其它相, 如各种碳化物、硼化物、γ′相( Ni3 A l)等, 高温长期加热后才析出 σ相, 而

相计算的目的正是要判断会不会析出σ相。对于这些合金来说,在计算 N�v 时就不能按合金

的初始成分,而要按析出其它相以后剩余固溶体的成分。显然剩余固溶体的成分取决于其它

相的种类(化学式)和数量,难以准确计算。因此, 对于具体的合金系(主要是 N i基、F e 基耐
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热钢) , 人们提出了各种计算 N�v 值的经验公式。例如, 对 Cr_ Co_ Ni 系、Cr _ Co _ Fe 系、

Cr_ Co_ Mo系和 Cr_ N i_ Mo系, 有以下经验公式:

N�v = 0. 66Ni + 1. 71Co + 2. 66Fe + 4. 66Cr + 9. 66( Mo + W) + 3. 66Mn ( 2-69)

式中 Ni, Co, ⋯等分别代表相应元素的原子分数(原子比)。至于临界电子空穴数 N�vc, 当然

取决于合金系和温度。对于一定的合金系和一定的温度, N�vc应该是一个常数, 其值应由实验

确定。对各种耐热合金, N�vc值在 2.20 到 2.70之间。

至于各种经验公式及其来源, 这里就不讨论了, 有兴趣的读者可参看有关的专著,例如

三 良绩等编写的专著《新 》( 1985)。

由于上述相计算法是基于 N�v 这个物理量的, 故亦称 N�v 相计算法( N�v-Phacomp)。这种

方法虽已得到广泛的应用,但仍存在一些问题。它主要适用于预计锻造的镍基合金中σ相的

形成条件,对其它情况就不很适用。即使在适用的情况下, N�vc值也不是一个恒定的常数, 因

而有时预计结果比较近似,偏差较大。

针对上述问题, 在 80 年代末人们又提出了新的相计算方法, 称为 M�d 相计算法

( M�d-Phacomp)。它的基本思想是应用分子轨道理论计算合金中过渡族合金元素 M 的 d 电

子能级 Md。为此,首先要根据基体金属的结构特点假设一个原子集团(相当于一个大分子) ,

合金元素 M 就位于集团中心。然后针对此原子集团假设一定的交互作用势函数,用分立变

分法求解波动方程,得到 Md。表 2-20 列举了在 N i基合金中各元素的 M d 理论计算值。

表 2-20 在 Ni 基合金中各元素的 Md 理论计算值

元素 Al Si T i V Cr Mn Fe Co Ni Cu Zr Nb Mo T a W

M d ( eV) 1 �. 900 1 �. 900 2 �. 271 1 �. 543 1 �. 142 0 �. 957 0 �. 858 0 �. 777 0 �. 717 0 �. 615 2 �. 944 2 �. 117 1 �. 550 2 �. 224 1 �. 655

  根据 M d 值和合金成分, 即可求出合金的平均 d 电子能级 M�d :

M�d = ∑ ci( M d ) i ( 2-70)

  式中 ci 的意义同式( 2-67) , ( Md ) i是合金中 i组元的 M d 值。

实验发现,在含过渡族元素的三元合金等温截面上, γ固溶体和 σ相或其它 T CP 相(包

括 GCP 相)的相界线上的 M�d 值大体是一个常数(与成分无关) ,称为临界 M�d 值,记作 M�d c。

于是,会不会从母相(γ相)中析出新相(σ相或其它 TCP 相)的判据可表为:

当  M�d > M�d c时,会析出;

当  M�d < M�d c时,不会析出。

M�d c值取决于合金系及析出相的种类,并和温度有关。

和 N�v 相计算法相比, M�d 相计算法有三个明显的优点: 1) 理论更严密。M d 是根据分子

轨道理论算出的,而 N v 则是为了凑合实验观测到的某些过渡族元素的饱和磁矩而提出的。

2) 应用更普遍。M�d 相计算法不仅适用于 Ni 基合金,也适用于 Co 基、Fe 基、T i基合金;不仅

可预计σ相, 也可预计其它 T CP 相(如 Fe_ Co_ Mo 系的 μ相)、GCP 相(如 N i_ T i_ Al 和

N i_ T i_ Cr 系的 γ′相和 η( N i3 Ti)相)或其它相(如 β( NiA l)相)。3) 准确性更高。这是因为

M�d c比较接近于一个恒定的常数,而 N�vc则在较大范围内变动。例如, 即使对 N�vc相计算法比

较适用的 N i 基合金, 不同合金的 N�vc值也在 2.15～ 2.5 的范围内变化, 而 M�d c值仅在

0.915～0.955的范围内变化。
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尽管 M�d 相计算法有以上优点,但目前尚未得到普遍的应用。作者发现, 它还存在若干

问题,例如在原子集团的选取和 M�d c的计算方面都有一定的随意性(或不确定性) ,需要进一

步发展和完善。

2.14.3.3 Cr 3 Si 型结构

在大多数由 T i, V 或 Cr 族元素( A 元素)与 Mn, Fe, Co, Ni, Cu, A l, Si或 P 族元素( B 元

素)形成的合金系中会出现具有同样结构的 A3 B 相,它也是一种具有高配位数的密排结构。

由于这类化合物大都具有超导性质,故在高温氧化物超导材料出现以前曾对这类化合物进

行过许多研究。下面以典型的化合物 Cr 3 Si为例简单地讨论其结构特点。

Cr 3 Si的结构胞如图 2-80所示。Si原子占据 BCC点阵的结点, Cr 原子位于每个{100}面

上的两个四面体间隙处,并沿〈100〉方向排成交叉链,链内存在着很强的共价键。从图看出,

每个 Cr 原子周围有 10个邻近的 Cr 原子和 4 个 Si原子。在 10个邻近的 Cr 原子中有两个

距所论 Cr 原子的距离为 a / 2, 另外 8个 Cr 原子距所论 Cr 原子的距离为 6 a / 4, 而 4个 Si

原子距所论 Cr 原子的距离为 5 a / 4。每个 Si原子周围有 12个相距为 5 a / 4 的 Cr 原

子,但没有最近邻的 Si原子。因此得到: CN ( Cr ) = 10 ( Cr ) + 4( S i) = 14, CN ( Si ) = 12。

图 2-80 Cr3Si 的结构胞

具有 Cr 3 Si结构的 A3 B化合物的原子半径比在 0.84到 1.12之间。

以上讨论了 3 种有代表性的 T CP 相。现将其特点归纳如下:

( 1) 密排 由于 T CP 相的各组元原子大小不同,且符合一定的原子半径比,故 T CP 相

中的原子比 F CC, CPH 纯金属或其它 GCP 相更致密地填充整个空间。

( 2) 高配位数 T CP 相具有高的配位数 ( CN 12, CN 14, CN 15 和 CN 16) , 而且不同组

元原子或在不同位置的原子可以有不同的配位数, 这是不同于 GCP 相的, 后者只有一个配

位数。

( 3) 层状结构 T CP 相可以看成是由两类原子的密排层依次相间堆垛而成。

( 4) 四面体堆垛 T CP 相往往也可以看成是由规则或不规则四面体无间隙地填满整

个空间而形成的。

( 5) Kasper 相和 Kasper 多面体 上述由四面体堆垛而成的 T CP 相也称为 Kasper 相,

因为 Kasper 等人发现, 这样的 T CP 相也可看成是由各种配位多面体(称为 Kasper 配位多
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面体)堆垛而成。

所谓 K asper 配位多面体是以给定原子为中心,以其最近邻原子(不论哪类原子,也不要

求这些原子到给定原子的距离都一样)为顶点的多面体。显然, 给定原子的配位多面体的顶

点数 V 就等于该原子的配位数 CN。由于不同种类的原子可能有不同的配位数, 因而给定的

T CP 相可能是由不同形状和尺寸的 K asper 多面体堆垛而成。K asper 多面体的表面数 F、棱

(边)数 E 和顶点数 V 应有以下关系(欧拉定理) :

V - E + F = 2 ( 2-71)

  根据拓扑学和晶体学知识可以证明,能无间隙地填满整个空间的 Kasper 多面体必须具

有以下特点: ( 1) 多面体的各外表面都是三角形; ( 2) 多面体是凸的; ( 3) 每个顶点有 5或 6

条棱相遇。为了满足这些条件, Kasper 多面体的顶点数(或配位数)只能是 12, 14, 15和 16。

相应的多面体分别记为 CN 12, CN 14, CN 15和 CN 16。图 2-81画出了这些多面体及顶点原

子的分布图。图中用平行线连接的原子是位于平行于纸面的同一层上, 而对于用 V形线连

接的一对原子, 则粗的一端(开口端)的原子在尖的一端(闭合端 )的原子的上层。请读者思

考, Laves 相、σ相和 Cr 3 Si相应由什么样的 Kasper 多面体组成?

值得指出的是, Kasper 多面体都可以划分成顶点在多面体中心的四面体, 故 K asper 多

面体无间隙地填满空间和四面体无间隙地填满空间是一回事。

图 2-81 各种 Kasper 多面体

2. 15 间隙化合物

2. 15. 1 间隙化合物的分类: Ha�gg 规则

  由原子半径较大的过渡族金属元素和原子半径较小的准金属元素 H , B, C, N , Si等形

成的金属间化合物称为间隙化合物或间隙相, 因为在这种化合物中准金属原子是位于金属

结构的间隙中。间隙相也称 H a�gg 相, 因为 Gunnar H a�gg 对这类化合物进行过系统的研究。

间隙相通常可用一个化学式表示,并具有特定的结构。此结构往往不同于纯组元的结
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构,而是取决于准金属元素 X与过渡族金属元素 M 的原子半径比 r X/ r M。H a�gg 指出:

当 r X / r M < 0. 59 时, 形成结构简单的间隙相, 并具有简单的化学式 MX, M 2 X, M 4X 和

MX2。

当 r X/ r M > 0. 59时, 形成结构复杂的间隙相,其典型的化学式为 M 3C、M 23 C6 和 M 6 C, 但

也可有少数其它类型如 M 7 C3 等。这里 M 可以是一种金属元素,如 F e3C, 也可以是两种或多

种金属元素, 如( Fe, Mn ) 3 C, ( Fe, Cr) 3C 等。后两种化合物可以看成是 Mn , Cr 置换部分 F e

原子而固溶在 F e3 C 中。

H a�gg 还指出,当 r X / r M = 0. 23时, 准金属原子占据过渡族金属结构的四面体间隙;而当

r X / r M 在 0. 41到 0.59之间时则占据八面体间隙。在有些文献上, 将上述区分间隙化合物的

规则称为 H a�gg 规则。根据 Ha�gg 规则不难理解: 1)由于氢和氮原子的半径比较小 ( r H =

0. 046nm, r N = 0. 071nm) ,故所有过渡族金属的氢化物、氮化物都满足 r X/ r M < 0. 59, 因而都

是简单间隙相; 2) 由于硼原子半径较大( r B = 0. 097nm) ,故所有过渡族金属的硼化物都是复

杂间隙相; 3) 由于碳原子具有中等大小的原子半径( r C = 0. 077nm) ,故原子半径较大的过渡

族元素 (族数小或周期数大的过渡族元素 )的碳化物是简单的间隙相, 例如 VC, W C, T iC

等,而原子半径较小的过渡族元素(族数大或周期数小的元素)的碳化物则是复杂间隙相, 例

如 F e3 C, Cr 23 C6 , F e4 W 2C 等。

2.15.2 间隙化合物的结构

2.15.2.1 简单间隙化合物的结构

  在简单间隙化合物中,金属原子几乎总是排成 FCC 或 CP H 结构。在少数情形下也位于

体心立方或简单六方点阵上。在偶尔的情形下,还位于略有畸变的上述点阵上。至于准金属

原子,它通常都位于四面体或八面体间隙中。

化学式为 MX 的氮化物、碳化物和氢化物一般都是立方结构, 其中金属原子占据 FCC

的结点,准金属原子则占据其八面体间隙(因而形成 N aCl 型结构)或四面体间隙(因而形成

闪锌矿型结构)。但也有极少数间隙相是以 BCC或 CPH 为基的。

在化学式为 M 2X 的间隙相中, 金属原子一般排成密排六方, 但有时也排成立方( W2 N

和 Mo2N )。准金属原子则占据部分四面体或八面体间隙。

表 2-21列举了各种简单间隙化合物的结构。

表 2-21 各种简单间隙化合物的结构

化  学  式 结构

M 4 �X Fe4 �N, Nb4C FCC

M 2 �X
Fe2 �N, Cr 2N, Mn2N, Nb2N, T a2N, V 2N, Ni3N, W2 C, Mo2C, T a2C,

V 2C, Nb2C
CPH

MX

ZrN, ScN, T iN, VN, CrN, ZrC, T iC, T aC, VC, ZrH, T iH 等。

WC, MoN

NaH, T aH

FCC

简单六方

BCC

MX2 �T iH 2 �FCC
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2. 15. 2. 2 复杂间隙化合物的结构

在合金钢中常出现各种类型的复杂间隙化合物,主要是 Cr, Mo, Co, F e 及其合金的碳

化物。下面我们讨论三类典型的复杂间隙化合物的结构。

( 1) M 3C 型 典型的化合物就是 Fe3 C, 它属于正交晶系, 点阵常数为 a = 0. 4524nm,

b= 0. 5089nm, c= 0. 6743nm。图 2-82是 Fe3 C 晶胞在 xy 平面上的投影。图例中的数字分别

代表 F e原子和碳原子的 z 坐标。从图 2-82( a )看出,一个晶胞内共有 12个 F e原子(即图中

1～12号原子)和 4个碳原子(即图中的 a～d 号原子)。在图 2-82( b)中将邻近的 6个 Fe 原

子连成三棱柱, 中间包含 1 个碳原子,这可以看成是 Fe3 C的结构单元。这个结构单元也可以

看成是由 6 个 F e 原子和 1 个 C 原子组成的两个共顶四面体( C 原子是公共顶点) , 如图

2-82( c)所示。从图 2-82( c)看出,每个碳原子有 6个邻近的 Fe 原子。

( 2) M 23 C6 型 典型的化合物是 Cr 23 C6 ,其结构胞如图 2-83所示。它是一个 F CC 点阵,

a = 1. 064nm。晶胞中 Cr 原子的分布如下: ( i)在 FCC 的结点上各有一个以 Cr 原子,共 4 个

原子; ( ii)在每个结点上还有一个以 Cr 原子为顶点的小十四面体(十四面体的外表面由 6 个

{100}面和 8个{111}面组成) , 所有十四面体的顶点 Cr 原子总数为 12×
1
8
× 8+ 12×

1
2
× 6

= 48个; ( iii)在所有八面体间隙中都有一个以 Cr 原子为顶点的小六面体(其外表面为 6 个

{110}面) ,各六面体顶点 Fe 原子总数为 8×
1
4
× 12+ 8= 32个; ( iv)在 8 个四面体间隙中各

有一个 Cr 原子。因此, 晶胞中 Cr 原子总数为 4+ 48+ 32+ 8= 92个。碳原子位于沿〈100〉方

向的每对十四面体和六面体之间(中点) ,共有 24 个碳原子,故按结构胞的化学式为Cr 92 C24 ,

即 Cr 23 C6。值得注意的是,在多元合金钢中, 只有位于四面体间隙中的 8个 Cr 原子可以被其

它合金元素原子如 Mo, W , Fe 等代替, 得到( Cr , Fe, W , Mo) 2 3C6 化合物。

( 3) M 6 C型 典型的化合物是 Fe4 W2 C, 其结构胞如图 2-84所示。它也是一个 FCC 点

阵。M 原子的分布如下: ( i)在 F CC点阵的结点上各有一个以 M 原子为顶点的八面体(其外

表面为 8个{111}面) , 故共有 6× 8×
1
8

+ 6×
1
2

= 24 个M 原子; ( ii)在各个八面体间隙中

各有 1 个以 M 原子为顶点的四面体(其外表面是 4个{111}面) ,故共有 4× 12×
1
4

+ 1 =

16个 M 原子; ( iii)在 4个隔开的四面体间隙中各有 1个以 M 原子为顶点的八面体,在其余

4个四面体间隙中则各有 1 个以 M 原子为顶点的四面体。故在 8 个四面体间隙中共有 6× 4

+ 4× 4= 40个 M 原子; ( iv)沿〈111〉方向在相邻的 2 个 M 原子四面体之间有 1个 M 原子,

故共有 4× 4= 16个 M 原子。因此, M 原子的总数为 24+ 16+ 40+ 16= 96。碳原子位于沿

〈111〉方向的 2个 M 原子八面体之间,故共有 4× 4= 16个碳原子。因此, 按晶胞的化学式为

M 9 6 C1 6或 M 6 C。

2.15.3 间隙化合物的特性

间隙化合物,特别是简单的间隙化合物, 具有以下一些特性:

( 1) 虽然原子半径比是决定结构的主要因素,因而这种化合物也可归为尺寸因素化合

物,但价电子浓度因素对结构也有很大的影响。这就是为什么当金属组元 M 是 BCC 时, 间

隙化合物 MX 往往是 FCC或 CPH ,而不是 X 原子填在 BCC 点阵间隙中。业已发现, 简单间
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图 2-82 Fe3C 的结构胞

( a) 在 xy 面 (即 ( 001)面 )上的投影 ( b) 四个相邻的晶胞在 xy 面上的投影及其所构成

的三棱柱 (实三棱柱在上层 , 虚三棱柱在下层 )  ( c) 共顶四面体结构单元
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图 2-83 M23C6的结构胞           图 2-84 M 6C 的结构胞

隙相的结构和价电子浓度有很好的对应关系。

( 2) 虽然间隙化合物可以用一个化学式表示,但大多数间隙化合物的成分可以在一定

的范围内变化。显然,当某类间隙被准金属原子填满时成分就达到了上限。此外, 许多间隙

相还具有很宽的相互固溶范围,甚至形成连续固溶体。例如, 由 T i, Zr , V , N b, T a 的碳化物

彼此形成的二元系几乎都具有完全固溶范围。T i, Zr, V , N b 的氮化物也是这种情况。

( 3) 虽然间隙化合物中准金属元素的含量很高,但它仍具有明显的金属性质。例如有金

属光泽,较好的导电性、正的电阻温度系数等。

( 4) 间隙化合物一般具有很高的熔点、极高的硬度和脆性。这种化合物氵弥散在钢中就使

钢硬化,耐磨。高速切削工具钢的耐磨性就来源于多种间隙化合物的共同作用。

( 5) 间隙化合物中的结合键是混合型的:金属原子之间是通过 d 电子形成金属键, 而金

属与准金属原子之间则通过金属的 d 电子和准金属的 p 电子形成很强的定向(八面体)共

价键。金属键决定了间隙化合物的明显金属性质,共价键则决定了它的高熔点、高硬度和脆

性。

( 6) 某些间隙化合物具有超导性, 如 NbC0 . 3 N0 . 7。非超导材料 Pd, Pd-Ag 和 Pd-Cu 在加

入间隙元素 H 后也变成超导材料。

( 7) 过渡族金属的硼化物和磷化物可通过快冷而成为非晶态材料, 其力学和电学性能

类似于钢。

以上讨论了各种有代表性的金属间化合物。因篇幅有限, 不可能对其它各种各样的金属

间化合物进行逐一的讨论, 但读者只要弄清了本章讨论的各种有代表性的结构的特点和规

律,就不难看懂其它各种化合物的结构。

2.16 合金相结构符号

为了书写方便, 在一些材料科学的书刊中往往采用简单的符号来表示各种类型的晶体
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结构。这些符号是由一个英文字母后接阿拉伯数字构成的,称为晶体结构符号。各种各样的

晶体结构及其符号可从多卷丛书《结构报告》中查到(该书初版是德文《St rukturb ericht》, 续

版是英文《St ruct ure Reports》)。表 2-22是从该书摘录的一些常见晶体结构符号。

表 2-22 某些常见的晶体结构符号

晶体结构符号 晶体结构类型 晶胞内的分子(或原子)数

A 型 元素

A1 D面心立方 4 �

A2 D体心立方 2 �

A3 D密排六方 2 �

A4 D金刚石立方 8 �

A5 D面心正方 4 �

A6 D体心正方 2 �

A7 DAs 结构(菱方) 2 �

A8 DSe 结构(六方) 3 �

A9 D石墨结构(六方) 4 �

A10 [汞结构(六方) 4 �

A11 [Ga 结构(正方)

A12 [α-Mn 结构(立方) 58 �

A13 [β-Mn 结构(立方) 20 �

A15 [β-W 结构(立方) 8 �

B 型 AB 型化合物

B1 >NaCl 结构(立方) 4 �

B2 >CsCl 结构(立方) 1 �

B3 >ZnS结构(立方) 4 �

B4 >ZnO, ZnS结构(六方) 2 �

B5 >SiC 结构(六方) 4 �

B 型 AB 型化合物

B6 >SiC 结构(六方) 6 �

B7 >SiC 结构(六方) 15 �

B8 >NiAs 结构(六方) 2 �

B9 >HgS结构(六方) 3 �

B11 UPbO结构(正方) 2 �

B12 UBN 结构(六方)

C 型 AB2 �型化合物

C1 ?CaF 2 �结构(立方) 4 �

C2 ?FeS2 �结构(立方) 4 �

C3 ?Cu2 �O 结构(立方) 2 �

C4 ?T iO 2 �结构(正方) 2 �

C5 ?T iO 2 �结构(正方) 4 �

C8 ?SiO 2 �结构(六方) 3 �

C9 ?SiO 2 �结构(立方) 8 �

C10 VSiO 2 �结构(六方) 4 �

C11 VCaC2 �结构(立方) �4 �
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续表

晶体结构符号 晶体结构类型 晶胞内的分子(或原子)数

C14 V

C15

MgZn2 �结构(六方)

MgCu2结构(立方)
   

4 �

8
Laves 相

C21 VT iO 2 �结构(正交)

C43 VZr O2 �结构(单斜) 4 �

D型 A mBn 型化合物

D51 XAl2 �O 3结构(菱方) 2 �

D52 XLa2 �O 3 结构(六方) 1 �

E⋯K 型 更复杂的化合物

G1 CCaCO 3 �结构(菱方) 2 �

G4 CFeT iO 3 �结构(菱方) 2 �

G5 CCaT iO 3 �结构(立方) 1 �

H12 [( Mg, Fe) SiO4 �4 �

L 型 合金

L10 VAuCu 结构

L12 VAuCu3 �结构

O 型 有机化合物

O1 CCH 4 �结构(立方) 4 �

O5 &15 C14 �H 12结构(单斜) 4 �

S型 硅酸盐

从表 2-22可以看出, 不同的英文字母代表不同类型的材料。例如:

A—元素;  B—A B 型化合物;  C—A B2 型化合物;  D—A mBn 型化合物;  E⋯K—

更复杂的化合物;  G—A BO 3 型化合物;  L—(有序)合金;  O—有机化合物;  S—硅酸

盐。

习  题

2-1 �写出联系微观粒子二象性的基本公式。

2-2 讨论波函数的意义及其与电子云的关系。

2-3 定性讨论四个量子数的意义。

2-4 举例说明原子中电子填充(或分布)规则。

2-5 什么是过渡族元素和稀土元素?

2-6 举例说明各种结合键的特点。

2-7 什么是分子轨道? 它和原子轨道有什么关系? 举例说明。

2-8 已知 N H 3 分子是三棱锥形, N—H 之间的键角为 107°。请画出这个化合物中

p 轨道和 s轨道重叠所形成的 σ键。

2-9 什么是能带? 导体、半导体和绝缘体的能带有什么区别?

2-10 什么是固体的结合能? 分别写出离子晶体、分子晶体、共价晶体和金属晶体的结

合能的一般表达式(只要求写出相关的各部分能量)。
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2-11 比较石墨和金刚石的晶体结构、结合键和性能。

2-12 为什么元素的性质随原子序数周期性地变化? 短周期元素和长周期元素的变化

有何不同? 原因何在?

2-13 讨论各类固体中原子半径的意义及其影响因素,并举例说明。

2-14 解释下列术语:合金, 组元、相、组织、固溶体、金属间化合物、超结构 (或超点阵)、

分点阵(或次点阵)、负电性、电子浓度等。

2-15 有序合金的原子排列有何特点?这种排列和结合键有什么关系?为什么许多有序

合金在高温下变成无序? 从理论上如何确定有序—无序转变的温度(居里温度) ?

2-16 试将图 2-43 中的各种有序合金结构分解为次点阵(指出次点阵的数量和类型)。

2-17 简述 H ume-Rot hery规则及其实际意义。

2-18 利用 Darken-Gu rry 图分析在 Mg 中的固溶度可能比较大的元素(所需数据参看

表 2-7)。

2-19 什么是 V egard 定律? 为什么实际固溶体往往不符合 Vegard 定律?

2-20 固溶体的力学和物理性能和纯组元的性能有何关系? 请定性地加以解释。

2-21 叙述有关离子化合物结构的 P auling 规则,并用此规则分析金红石的晶体结构。

2-22 讨论氧化物结构的一般规律。

2-23 讨论硅酸盐结构的基本特点和类型。

2-24 从以下六方面总结、比较价化合物、电子化合物、T CP 相和间隙相(间隙化合物)

等各种金属间化合物。( 1) 组成元素; ( 2) 结构特点; ( 3) 结合键; ( 4) 决定结构的主要因素

及理论基础; ( 5) 性能特点; ( 6) 典型例子。

2-25 根据 MgCu2 的结构特点(规律) , 利用计算机确定 MgCu2 结构胞中各原子的坐

标,以及 Mg和 Cu 原子的配位数。

2-26 简述相计算理论的内容及其实际意义。
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第 3 章 晶体的范性形变

3.1 引  言

  众所周知,晶体在外力作用下会发生变形。当外力较小时变形是弹性的, 即卸载后变形

也随之消失。这种可恢复的变形就称为弹性变形。晶体在弹性变形时, 应力和应变成直线关

系, 此称为虎克定律。例如, 在单向拉伸时,拉应力 σ和伸长应变 ε的关系为 σ= Eε, 式中 E

称为杨氏模量。在剪切变形时,剪应力 τ和剪应变γ的关系为 τ= Gγ,式中 G为剪切模量。E

和 G都是材料常数。但是,当外加应力超过一定值(即屈服极限)时, 应力和应变就不再成线

性关系,卸载后变形也不能完全消失, 而会留下一定的残余变形或永久变形。这种不可恢复

的变形就称为塑性变形(工程用语)或范性形变(金属物理用语)。

晶体的弹性性能用弹性模量( E 和 G)表示。晶体的塑性(塑性变形能力)则常用单向拉

伸时的延伸率(即断裂前的最大相对伸长)和断面收缩率(断裂前最大的相对断面积缩减)表

示。晶体的力学性能就是弹性、塑性和强度等三方面性能的综合。

晶体的弹性和材料的微观组织(或结构)关系不大(因而和成分、热处理的关系也不大) ,

属于对结构不敏感的性能,而晶体的塑性和强度 (主要是屈服极限)则对微观组织(结构)十

分敏感,属于对结构敏感的性能。

研究晶体的变形特点(或称力学行为)需从理论和实验两方面着手。

理论方面有两条途径。一是宏观途径, 即建立唯象理论,如各种弹、塑性理论和断裂力学

等,用于分析、计算工程结构和构件在加工和使用条件下的应力、应变和断裂条件(准则)。另

一条途径是微观途径,即建立晶体变形的微观模型, 研究塑性变形的微观机制, 并确定微观

组织(结构)与力学性能(主要是塑性和强度)之间的关系。

实验方面是利用各种宏观和微观的实验技术测定构件内的应力和应变,材料的各种力

学性能,以及微观组织和缺陷等。

为了正确地设计工程结构和构件,正确地选材, 乃至发展新材料, 材料工作者必须熟悉

以上各方面研究内容和方法。

本章着重讨论单晶体的范性形变方式和规律,并在此基础上简单地讨论多晶体的范性

形变特点。至于范性形变的位错机制则在第 4 章深入讨论。

虽然从宏观上看,固体的范性形变方式很多, 如伸长和缩短、弯曲、扭转以及各种复杂变

形。但从微观上看,单晶体范性形变的基本方式只有两种, 即滑移和孪生。

滑移和孪生都是剪应变, 即在剪应力作用下晶体的一部分相对于另一部分沿着特定的

晶面和晶向发生平移,如图 3-1和 3-2所示。在滑移的情形下,该特定晶面和晶向分别称为

滑移面和滑移方向。一个滑移面和位于该面上的一个滑移方向便组成一个滑移系统, 用

{hkl}〈uvw〉表示。类似地, 在孪生的情形下, 该特定晶面和晶向分别称为孪生面和孪生方

向。一个孪生面和位于该面上的一个孪生方向组成一个孪生系统,也用{hkl}〈uvw〉表示。从

图 3-1和图 3-2可以看出, 滑移和孪生的基本差别是,滑移不改变晶体各部分的相对取向,
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图 3-1 晶体滑移模型

( a )和 ( b)—滑移前 ( c)和 ( d )—滑移后

图 3-2 孪生模型

( a ) 孪生前 ( b) 孪生后

也就是不在晶体内部引起位向差。而孪生则相反, 发生了孪生的部分(称为孪晶)和未发生孪

生的部分(称为基体)具有不同的位向,二者构成镜面对称关系, 对称面(镜面)就是孪生面。

滑移和孪生都会在样品表面形成台阶(除非该表面平行于滑移方向或孪生方向)。滑移

时形成的台阶就称为滑移线,如图 3-3所示, 它就是滑移面和表面的交线。每个台阶的高度

图 3-3 滑移线的形成

约为 100nm。在金相显微镜下看到的滑移痕迹

往往是由许多相距为 10nm 左右的滑移线形

成的滑移带。相邻滑移带之间的距离约为

100nm。每个孪晶(相当于一个滑移带)也包含

许多台阶,但相邻台阶之间的距离恰好是孪生

面的晶面距 ( 0.1nm 左右) , 每个台阶的高度

都相同(也是 0.1nm 的数量级)。
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以下各节将对滑移和孪生进行深入的讨论。

3.2 滑移系统和 Schmid 定律

3.2.1 晶体的滑移系统

  晶体的滑移系统首先取决于晶体结构,但也和温度、合金元素等有关。表 3-1给出了在

常温、常压下各种晶体的滑移系统。从表看出, 对 FCC、BCC 及 CPH 三类晶体来说,滑移方

向都是最密排的方向,而滑移面则往往是密排面。例如 FCC晶体的滑移系统{111}〈110〉就

是由最密排面和最密排方向组成的。由于 FCC晶体有 4 个不同取向的{111}面, 每个面上又

有 3个密排方向,故共有 12 个晶体学上等价的滑移系统。CPH 晶体的滑移系统和 c/ a 有

关。对于 c/ a 较大的晶体如 Zn, Cd, 其密排面是( 0001) ,故滑移系统就是( 0001)〈112
-

0〉, 共 3

个等价的滑移系统。对于 c/ a 较小的晶体如 Mg, T i, Zr 等, 其滑移面除( 0001)外还有{101
-

0}

和{101
-

1},因为它们的原子密度相差不多。

表 3-1 各种晶体的滑移系统和临界分切应力

晶体结构 金属 滑移面 滑移方向 临界分切应力/ MN/ m2 �

FCC Ag {111 �} 〈110 �〉 0 �. 37

Al {111 �} 〈110 �〉 0 �. 79

Cu {111 �} 〈110 �〉 0 �. 98

Ni {111 �} 〈110 �〉 5 �. 68

CPH Mg ( 0001 *) 〈112 �
-

0〉 0 +. 39～0. 50

{101 �
-

0} 〈112 �
-

0〉 40 �. 7

Be {0001 *} 〈112 �
-

0〉 1 �. 38

{101 �
-

0} 〈112 �
-

0〉 52 �. 4

Co {0001 *} 〈112 �
-

0〉 0 +. 64～0. 69

T i {101 �
-

0} 〈112 �
-

0〉 12 �. 8

Zr {101 �
-

0} 〈112 �
-

0〉 0 +. 64～0. 69

BCC Fe {110 -}{112}{123} 〈111 �〉 27 �. 6

Mo {110 -}{112}{123} 〈111 �〉 96 �. 5

Nb {110 �} 〈111 �〉 33 �. 8

T a {110 �} 〈111 �〉 41 �. 4

BCC 晶体的滑移系统比较特殊, 可能有{110}、{112}和{123}等滑移面, 视具体晶体和

温度条件而定(见表 3-1)。但对α-F e来说, 由于它的滑移线是波浪形的,人们推测, 它可能同

时具有以上 3 组滑移面, 也就是说, 晶体同时沿上述 3组面构成的曲折滑移面, 因而这种滑

移又叫铅笔状滑移。
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随着温度的升高, 滑移系可能增多。例如, A l 在高温下还可能出现{001}〈110〉滑移

系统。

3.2.2 Schmid 定律

由于滑移是晶体沿滑移面和滑移方向的剪切过程,故可想见, 决定晶体能否开始滑移的

应力一定是作用在滑移面上沿着滑移方向的剪应力,或称为分切应力。

现在让我们用一根正断面积为 A0 的单晶试棒进行拉伸试验, 如图 3-4所示。假定拉力

F 和滑移面法线 n 的夹角为 �, F 和滑移方向 b的夹角为 λ, 则由图 3-4很容易求得, 作用在

滑移面上沿着滑移方向的分切应力为:

τ=
F cosλ

A0

cos�

=
F
A 0

cosλcos�= σcosλcos�= σμ ( 3-1)

式中 σ=
F
A0
为拉伸应力。μ= cosλcos�, 称为取向因子或 Schmid 因子。

图 3-4 单晶试棒的单向拉伸 图 3-5 Schmid 的实验结果

Sch mid 用同种材料但不同取向(不同 μ值 )的单晶试棒进行拉伸试验, 结果发现,尽管

不同试棒的 μ值不同, 但开始滑移时的分切应力都相同——等于某一确定值 τc ,换言之, 晶

体开始滑移所需的分切应力是:

τ= σμ= τc ( 3-2)

τc 就称为临界分切应力,它是个材料常数。公式( 3-2)就称为 Schmid 定律。它可以表述为:

当作用在滑移面上沿着滑移方向的分切应力达到某一临界值τc 时晶体便开始滑移。

Schmid 实验的结果画在图 3-5中, 从图看出,实验点近似位于双曲线(σμ= cons t)上。

表 3-1 列举了某些金属的临界分切应力τc 值。值得注意的是, FCC 的τc 值比 BCC 低十

几倍。

下面对 Schmid 定律进行一些讨论。

Schmid 定律是一个近似的定律, 因为τc 值和实验精度有关: 测定应变的仪表越精确,τc

的实验值便越小。
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按照 Schmid 定律,单晶体是没有确定的屈服极限 σy s的, 因为单晶体开始塑性变形时τc

是一定的,因而拉应力 σy s并不是一个常数, 它取决于单晶体的位向(σy s= τc/μ)。人们常将 μ

值大的位向称为软位向,μ值小的位向称为硬位向。

如果晶体有若干个等价的滑移系统, 那么它们的 τc 必相同, 因而在加载时首先发生滑

移的滑移系统必为μ值最大的系统,因为作用在此滑移系上的 τ最大(τ= σμ)。如果两个或

多个滑移系统具有相同的 μ值,则滑移时必有两个或多个滑移系统同时开动。我们把只有

一个滑移系统的滑移称为单滑移,具有两个或多个滑移系统的滑移则分别称为双滑移或多

滑移。

3.2.3 Schmid 定律的应用

当晶体具有等价的滑移系统时,利用 Schmid 定律便可确定在给定方向加载(拉伸或压

缩)时滑移首先沿哪个或哪些系统进行? 是单滑移、双滑移或多滑移?

根据上面的讨论可知,为了回答这些问题, 只要计算在给定的加载方向下所有等价滑移

系统的取向因子 μ。根据这一思路, 人们逐一计算了在任给加载方向下面心立方晶体的 12

个等价的{111}〈110〉系统的μ值和体心立方晶体的 12个{110}〈111〉系统的μ值。根据计算

的结果,人们发现了一个快速确定具有最大取向因子μma x的滑移系统的方法, 也就是快速确

定“启动”滑移系统的方法,这就是所谓“映象方法”, 或“映象规则”。

图 3-6 �立方晶体的( 001)标准投影

和映象规则 图 3-7 立方晶体的取向胞

为了说明映象规则,需要利用极射投影图——通常是用 ( 001)标准投影。图 3-6是立方

晶体的( 001)标准投影。从图可以看出, 它是由 24个彼此相邻的取向三角形组成, 每个三角

形的三个顶点都是二次轴〈110〉、三次轴〈111〉和四次轴〈100〉。(整个投影球球面上共有 48

个取向三角形)。因此, 任给的加载方向 F 必然位于某个取向三角形中, 亦即可以用某取向

三角形中的一个极点来表示 F。为确定起见, 假定 F 沿[ 215]方向, 那么它显然应在取向三角

形[ 101]—[ 111]—[ 001]内, 如图 3-6所示。我们假定所研究的晶体是 FCC 结构。那么在 F

作用下晶体的滑移面就是 ( 111)的“象”( 11
-

1) (以 ( 111) 的对面, 即 [ 001]和 [ 101] 决定的平

面,为镜面) ,而滑移方向就是[ 101]的“象”[ 011] (以[ 101]的对面, 即[ 001]和[ 111]决定的平

面,为镜面) ,故滑移系统就是( 11
-

1) [ 011]。
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对于没有学过极射投影的读者,也可以利用我们提出的“取向胞”来分析滑移系统。对立

方晶体来说, 取向胞就是一个表示晶体位向的立方体,晶体就放在立方体中心, 并假定晶体

比立方体小得多,因而任何晶面都可认为是通过中心的。于是一个晶面在空间的取向就可以

用它的法线与立方体表面的交点(极点)来表示。图 3-7是立方晶体的〈100〉取向胞,即假定

( 100)面平行于立方体的前表面, ( 010)面平行于右表面, ( 001)面平行于上表面(顶面)。这样

一来,其它任何晶面的极点位置都是确定的。从图 3-7可以看出,整个取向胞的表面也是由

48 个取向三角形组成(其中 24 个可见) , 而任何一个加载方向 F 必然位于某一取向三角形

中,因而同样可以用映象规则来确定在 F 作用下起动的滑移系统。图 3-7 中指出了沿 FCC

晶体的[ 215]方向加载时 F 的位置,由此同样可用映象规则确定其滑移系统为( 11
-

1) [ 011]。

显然,用取向胞表示晶体的取向和分析其变形行为比用极射投影更直观。

按取向规则不难看出, 当 F 位于取向三角形的边界上时晶体发生双滑移, 位于取向三

角形顶点时则发生多滑移。

3.3 滑移时参考方向和参考面的变化

单晶体在自由滑移时,虽然它的晶轴 a, b, c 或任何 [ uvw ]晶向在空间的方位始终不变,

但由于试样变形,它的轴向(或任何带有标记的方向)和外表面(如侧表面或任何带有标记的

平面)在空间的方位一般都要改变, 因而其指数也会改变。我们将试样的轴向或任何带有标

记的方向称为参考方向,将试样的外表面或任何带有标记的平面称为参考面。下面首先讨论

在单滑移过程中参考方向和参考面的指数如何改变。

3.3.1 参考方向的变化

图 3-8( a )和( b)分别画出了在单晶体滑移前后试样表面上某一刻线(参考方向) AB的变

化。显然, AB在空间方位的变化只取决于 B 点相对于 A 点的位移。在图 3-8( c)中此相对位

移为BB′。假定滑移前刻线为 d= AB
→

, 滑移后刻线变为 D= AB′
→

。如果切变量为γ(γ是平行

于滑移面且相距为单位距离的两层间的相对位移 ) , 沿滑移方向的单位向量为 b,沿滑移面

法线方向的单位向量为 n, 那么从图 3-8( c)得到:

D = d + BB′
→

= d + γ( d ¡¤n) b ( 3-3)

  由式( 3-3)不难看出,当参考方向平行于滑移面时, d·n= 0,因而 D= d。这表明, 滑移面

上的参考方向在滑移过程中保持不变。

例 1 有一根 BCC 单晶试棒,其滑移系统为{110}〈111〉。今沿棒轴 [ 1
-

23]方向拉伸, 问

切变量达到
6

4
时, 棒轴的取向如何?

解 已知 d= [ 1
-

23] , γ=
6

4
。由映象规则可知, 沿[ 1

-

23]方向拉伸时, 滑移系统应为

( 1
-

01) [ 111] ,故 n= [ 1
-

01] / 2 , b= [ 111] / 3 。将这些数据代入( 3-3)式得到:

D �= [ 1
-

23] +
6

4
× [ 1

-

23]·[ 1
-

01] / 2 [ 111] / 3
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图 3-8 滑移过程中参考方向的变化

( a ) 滑移前 ( b) 滑移后 ( c) 相对位移

= [ 1
-

23] +
1
4
× [ ( - 1)× ( - 1) + 2× 0+ 3× 1] [ 111]

= [ 1
-

23] + [ 111] = [ 034] .

  讨论:

( 1) 公式( 3-3)是针对拉伸的情形导出的。对于压缩情形, 只要将 b反向, 就可导出类似

的公式。如果规定拉伸时γ为正,压缩时 γ为负,那么无论是拉伸还是压缩情形下都可用式

( 3-3)表示参考方向的变化。

( 2) 由于 b, n 和 d 三个向量都有正、反两个方向可供选择, 这里就存在一个“匹配”问

题。从图 3-8( c)可以看出, 这三个向量正向的选择应符合以下条件: ( d·n) ( d·b) > 0。如果

n 和 b是由 d 按映象规则确定的,那么上述条件会自动得到满足。

3.3.2 参考面的变化

一个平面的方位和面积可以用它法线方向上的一个向量来表示,向量长度就等于面积。

现在假定在滑移前某参考面为 a ,滑移后该面变成 A, 求 A和 a 的关系。

为此,我们在 a 面上任选两个不平行的向量 d1 和 d2 , 它们在滑移后分别变为 D1 和 D2。

于是我们有: a = d 1× d2 , A= D1× D2。将式( 3-3)代入上面 A的公式, 就得到:

A = D1× D2 = [ d1 + γ( d1 ¡¤n) b]× [ d2 + γ( d2 ¡¤n ) b]

= d1× d2 + γ[ ( d2 ¡¤n) d1 - ( d1 ¡¤n) d2 ]× b

= a + γ[ n× ( d1× d2 ) ]× b

= a - γ[ b× ( n× a ) ]
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= a - γ[ ( b ¡¤a ) n - ( b ¡¤n) a]

  因为 b ¡¤n ≡ 0

  所以 A = a - γ( a ¡¤b) n ( 3-4)

  由式( 3-4)不难看出,当参考面平行于滑移面时, a·b= 0,因而 A= a。这表明, 滑移前后

滑移面的方位和面积都不变。

例 2 如果在例 1中试样的一个侧表面为( 210)。求滑移后该面的指数。

解 将 a = [ 210] , b = [ 111] / 3 , n ǚ [ 1
-

01] / 2 ,γ= 6 /4等数据代入式( 3-4)

得到:

A �= [ 210] -
6

4
[ 210] ¡¤[ 111] / 3 [ 1

-

01] / 2

= [ 210] -
1
4

( 2× 1+ 1× 1+ 0× 1) [ 1
-

01]

= [ 210] -
1
4

[ 3
-

03] =
1
4

[ 11 4 3
-

]

因此,滑移后( 210)面将变成( 11 4 3
-

)面。(请读者思考, [ 210]方向是否也变成[ 11 4 3
-

]方向?

为什么?)。

关于式( 3-4)的讨论和式( 3-3)完全一样。

上面我们讨论的都是单滑移情形。如果试样轴向(或加载方向)刚好位于取向三角形的

边上时,就要发生双滑移, 即两个等价的滑移系统将同时开动。在双滑移的情况下如何确定

参考方向和参考面的变化呢? 原则上只要将两个单滑移引起的变化迭加即可。下面我们讨

论两个特殊情况(假定双滑移系统为( n 1 , b1 )和( n2 , b2 ) )。

( 1) 试样轴向的变化

由公式( 3-3)可以得到, 当晶体沿滑移系( n1 , b1 )滑移时, 轴向变化为:

ΔL1 = Δγ( l ¡¤n1 ) b1

当晶体沿滑移系( n2 , b2 )滑移时, 轴向变化为:

ΔL2 = Δγ( l ¡¤n2 ) b2

因此,当晶体发生双滑移时, 轴向变化应为:

ΔL = ΔL1 + ΔL 2 = (Δγ) ¡¤[ ( l ¡¤n1 ) b1 + ( l ¡¤n2 ) b2 ]

因双滑移时 n1 和 n 2 对称于 l,故 l·n 1 = l·n2 = lcos�,代入上式有:

ΔL = (Δγ) ¡¤lcos�¡¤( b1 + b2 ) ( 3-5)

  ( 2) 试样端面的变化

按照和上面类似的讨论,可得到端面的变化为:

ΔA = (Δγ) a cosλ¡¤( n1 + n2 ) ( 3-6)

3.4 滑移过程中晶体的转动

上节讨论的都是自由滑移,其特点是晶轴 a、b、c和任何其它晶向 [ uvw ]或晶面( hkl)在

空间的方位(即相对于实验室参照系)都保持不变。然而, 在通常的力学试验(拉伸或压缩)

中,这是不可能的。实验发现,晶体在滑移的同时还伴随有转动, 即晶体整体相对于实验室参
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照系发生转动,因而 a , b, c轴和任何其它晶向[ uvw ]或晶面( hkl)在空间的方位都要改变。下

面我们就来分析晶体转动的原因、规律和后果。

3.4.1 晶体转动的原因

从图 3-7可见,在自由滑移时, 试样的轴(参考方向)和端面(参考面)在空间的方位一般

都要改变。可是在通常的力学试验中, 由于夹头对试样的约束,其方位是不能随意改变的。例

如在拉伸时夹头将试样两端夹住,因而在拉伸过程中试样轴必须始终沿着两个夹头的连线

(对中) ,这样, 试样在拉伸过程中就必须一面滑移,一面转动。在压缩时, 压头将试样的两个

端面紧紧压住,因而这两个面(称为压缩面)在空间的方位也不能改变, 因而试样在压缩过程

中也必须一面滑移,一面转动。

对多晶体来说, 由于晶界、缺陷、杂质等的约束作用, 各晶粒在滑移过程中也伴随着转

动,这正是形成织构的原因之一(见 3.15节)。

3.4.2 晶体转动的规律

实验表明,单晶体在拉伸时滑移方向力图转向(或趋近)拉伸轴;压缩时则滑移面力图转

 图 3-9  �FCC 单晶在拉伸和压
缩过程中拉伸轴或压

缩面的取向变化

向(或趋近)压缩面(即端面)。图 3-9用极射投影图表示面心

立方晶体沿[ 1
-

25]拉伸时由于晶体转动而引起的加载方向 F

的变化。它是在拉伸过程中不断用 X 光衍射方法测定试样

的取向(即试样轴的方向)得到的。从图看出,在拉伸过程中

试样的轴向由 F 0→F 1→F 2→⋯, 越来越趋近于滑移方向

[ 1
-

01] , 而且 F 0 , F 1 , F 2⋯和[ 1
-

01]各点都在同一个大圆 (经

线)上,可见转轴 R应平行于 F 0× b。在压缩过程中压力方向

由 F 0→F′1→F′2→⋯, 越来越趋近于滑移面的法线 [ 111]。

F 0 , F′1 , F′2 ,⋯等各点和[ 111]也在同一大圆上, 可见转轴 R 应

平行于 F 0× n。

上述晶体转动规律不限于立方晶体,对其它各种晶体都

适用。

3.4.3 晶体转动的后果

3.4.3.1 试样长度的变化

  单晶试棒在拉伸时会伸长,伸长量取决于晶体的位向和切变量 γ。若原长为 l, 滑移后

变为 L, 则由式( 3-3)可得

L
2

= L ¡¤L = [ l + γ( l ¡¤n) b] ¡¤[ l + γ( l ¡¤n) b]

= l
2

+ 2γ( l ¡¤n) ( l ¡¤b) + γ
2
( l ¡¤n)

2

= l
2
( 1 + 2γcosλ0 cos�0 + γ

2
cos

2
�0 )

  所以 L = l 1 + 2γcosλ0 cos�0 + γ2 cos2�0 ( 3-7)

式中λ0 和�0 分别是试样的初始轴向(即 F 0 方向)和滑移方向及滑移面法线方向的交角。
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读者可能会问,公式( 3-7)乃是由自由滑移下得到的公式( 3-3)导出的, 这和转动有什么

关系呢? 问题在于, 如果没有转动,那么按式( 3-7)算出的 L 并不在拉伸机夹头的连线上, 因

而也就不是试验中测得的轴向长度。正是通过晶体转动, 才使得因滑移而改变了方位的参考

方向 L 又回到初始的轴向, 因而沿原始轴向测得的试样长度正好符合公式( 3-7)。

单晶试棒在压缩时的长度变化公式是否和上面的公式 ( 3-7)一样, 只须将 γ变成 - γ

呢? 完全不是。原因在于压缩时的约束条件是使试样的端面(或者说压缩面)的法线方向保

持不变。也就是说, 压缩时晶体转动的结果是使压缩面 A回到初始的 a ,而不是使 L 回到 l。

于是我们可由式( 3-4)得到:

A
2

= A ¡¤A = [ a - γ( a ¡¤b) n] ¡¤[ a - γ( a ¡¤b) n]

= a
2

- 2γ( a ¡¤b) ( a ¡¤n) + γ
2
( a ¡¤b)

2

= a
2
[ 1 - 2γcosλ0 cos�0 + γ

2
cos

2
�0 ]

  所以 A = a 1 - 2γcosλ0 cos�0 + γ2 cos2�0 ( 3-8)

  根据试样体积不变原理,试样轴向长度 L 应由下式决定:

AL = a l

  所以 L =
a l
A

=
l

1 - 2γcosλ0 cos�0 + γ2 cos 2�0
( 3-9)

  以上我们是用试样的初始长度 l、初始位向(λ0 ,�0 )和切变 γ来表示 L。由于γ和试样的

位向变化是对应的,我们也可以用 l,λ, �来表示 L。例如,在拉伸时有:

L = l + γ( l ¡¤n) b

两边和 n 作点积;由于 b·n = 0, 故得到:

Lcos�= lcos�0

所以 L =
lcos�0
cos�

. ( 3-10)

两边和 b作叉积又可得到:

Lsinλ= ls inλ0

所以 L =
lsinλ0
sinλ

( 3-11)

以上二式也可统一写成:

L
l

=
cos�0
cos�

=
sinλ0
sinλ

( 3-12)

在压缩时有:

A = a - γ( a ¡¤b) n

两边和 b作点积得到:

Acosλ= acosλ0

两边和 n 作叉积得到:

Asin�= as in�0

综合以上两式,并利用体积不变的关系, 最后得到:

L
l

=
a
A

=
cosλ
cosλ0

=
sin�
sin�0

( 3-13)
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公式( 3-12)和( 3-13)表明, 在拉伸或压缩试验中,只要用 X光方法测定每一瞬时试样的取向

(从而定出了 λ和 �) , 就可算出试样在该瞬时的长度 L, 而不必直接测量长度。

3.4.3.2 试样的位向变化和双滑移

上面介绍过单晶试棒在拉伸或压缩时位向会不断改变。例如拉伸时轴向( F 方向)趋于

图 3-10 FCC 晶体在拉伸时

滑移方向。但最终试样轴向能否平行于滑移方向呢?不

一定。这里除了晶体塑性的限制外, 最主要的因素就是

晶体位向的变化可能引起滑移方式的变化——由单滑

移变成双滑移。让我们以 F CC 晶体沿[ 1
-

25]方向拉伸

为 例。如 前 所 述, 在 拉 伸 过 程 中 试 样 轴 向 由

F 0 ( 11[ 1
-

25] )→F 1→F 2→⋯,如图 3-10 所示。当试样的

取向( F 点)位于取向三角形的边上时将开始双滑移。

此时试样轴既要转向原滑移方向[ 1
-

01] , 又要转向新滑

移方向[ 011] , 两个转动合成的结果就使试样轴沿取向

三角形边上移动。当 F 达到[ 1
-

12]方向时(见图 3-10) ,

由于 F 和两个滑移方向三者在同一平面上,且 F 对称

于两个滑移方向,故两个转动具有同一转轴, 而转动方向相反,因而相互抵消。也就是说, 当

试样轴变为[ 1
-

12]时, 晶体只发生双滑移,不再转动, 因而取向不再改变。换言之, [ 1
-

12]就是

这个单晶试棒的最终稳定取向(这里当然假定晶体的塑性足够好, γ可以很大而不断裂)。此

外,试样开始双滑移时的切变量 γ也可以按照式( 3-3)算出(见下面的例题)。

对于压缩过程也可以类似地分析。对于具有{110}〈111〉滑移系的 BCC 晶体的变形过

程,分析方法也完全一样。

下面举一个具体的例子。

例 1 假定将一个 FCC 单晶试棒沿轴向[ 1
-

25]进行拉伸。求: ( 1) 初始滑移系统; ( 2) 晶

体在单滑移时的转动规律和转轴; ( 3) γ达到多少才开始双滑移; ( 4) 开始双滑移时试样的

取向; ( 5) 双滑移过程中晶体的转动规律和转轴; ( 6) 试样最终的稳定取向。

解 ( 1) 首先画出( 001)标准极射投影(图 3-6)或取向胞(图 3-7)。其次判断[ 1
-

25]应位

于取向三角形[ 001]—[ 1
-

11]—[ 011]中。按照映象规则, 初始滑移系应为( 111) [ 1
-

01]。

( 2) 单滑移时试样轴应转向[ 1
-

01] ,转轴为[ 1
-

25]× [ 1
-

01] = [ 12
-

1] (见第 1 章)。

( 3) γ可按下式计算:

L = l + γ( l ¡¤n) b

  令 l = [ 1
-

25] , L= [ v�v w ] (因双滑移开始时 F 在[ 001]—[ 1
-

11]边上, ∴ u= - v) ,

n =
[ 111]

3
, b=

[ 1
-

01]

2
。代入上式:

     [ v�v w ] �= [ 1
-

25] + γ [ 1
-

25]·
[ 111]

3
[ 1

-

01]

2
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= [ 1
-

25] +
γ

6
( ( - 1)× 1+ 2× 1+ 5× 1) [ 1

-

01]

= [ 1
-

25] + 6γ[ 1
-

01]

所以   - v= - 1- 6 γ,  v= 2,  w= 5+ 6 γ

解得:  u= - v= - 2, v= 2,γ=
- 1+ v

6
=

1

6
=

6
6

, w = 5+ 6γ= 6。

( 4) 双滑移开始时试样的取向为 L= [ 2
-

26]或[ 1
-

13]。

( 5) 双滑移时试样轴一方面转向 [ 1
-

01] ,其转轴为 n1 = [ 1
-

13]× [ 1
-

01] = [ 12
-

1] , 同时它

又转向[ 011] ,其转轴为 n2 = [ 1
-

13]× [ 011] = [ 2
-

1 1
-

] , 故合成转轴为 n = n1 + n2 = [ 1
-

1
-

0] , 可

见,双滑移后 F 点沿[ 001] - [ 1
-

11]边上移动。

( 6) 假定试样的稳定取向为[ v�′v′w′] , 则要求 n = n1 + n2 = [ 000]。亦即要求: u

[ v�′v′w′]× [ 1
-

01] + [ v�′v′w′]× [ 011] = [ 000]

或 [ v′ v′- w′ v′] + [ v′- w′ v′ v�′] = [ 000]

∴ w′= 2v′

故稳定取向为[ v�′ v′ 2v′]或[ 1
-

12]。

讨论: 由于双滑移开始时 F 恰好在[ 1
-

25]—[ 1
-

01]大圆和 [ 001]—[ 1
-

11]大圆的交点处,

故可按 1.7 节的公式求之如下:

因为 � [ 1
-

25]× [ 1
-

01] = [ 1 2
-

1] ,  [ 001]× [ 1
-

11] = [ 110]

所以 交点为[ 12
-

1]× [ 110] = [ 1
-

13]。此即 F 方向。

3.4.3.3 几何软化

我们在 3.2 节曾经指出,只有当作用在滑移面上、沿着滑移方向的剪应力 τ达到确定值

τc(临界分切应力)时晶体才开始滑移。由于滑移会引起晶体内部结构(主要是位错等缺陷的

密度和分布)的变化, 因而维持滑移继续进行所需的剪应力 τ将大于 τc。这种现象称为物理

硬化,或简称硬化。在变形初期, 由于结构变化很小,物理硬化可以忽略, 因而使晶体继续滑

移所需的τ基本不变(τ= τc)。然而根据 Schmid 定律,即使 τ= τc 不变, 使晶体继续滑移的正

应力σy 却会改变(τc= σyμ)。

实验发现,单晶体在拉伸试验初期, 拉应力 F 会随着变形量的增加而减小, 如图 3-11 所

示。这种现象是由于晶体位向变化引起的,故称为几何软化。它可以解释如下:

根据力学关系可知,在滑移过程中, 作用在滑移面上,沿着滑移方向的剪应力 τ应为:

τ=
剪力
滑移面面积

=
F cosλ

( A0 / cos�0 )
=

F
A 0

cos�0 cosλ

式中各物理量意义见 3.2 节。注意, 这里滑移面面积是( A0 / cos�0 )而不是( A0 / cos�) , 因为我

们在 3.3 节中已指出,在滑移过程中滑移面是不变的, 因而它就等于初始的滑移面积。

由于忽略物理硬化,故当 τ= τc 时, 晶体就可继续滑移。因此由上式可得到, 继续滑移所

需的轴向拉力 F 为:
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图 3-11 各种单晶体的 σ-ε曲线

F =
τcA 0

cos�0 ¡¤cosλ
( 3-14)

  由于在拉伸过程中,滑移方向转向 F , 故 λ不断减小, F 也随之减小。

如果将式( 3-11)代入上式还可得到:

F =
τcA0

cos�0 1 -
l
L

2

sin
2
λ0

( 3-15)

由此直接看出,拉力 F 随试样伸长而减小。

在压缩试验中是否也会出现几何软化现象呢?这个问题比较复杂, 它取决于试样的长径

比( l/ d )以及晶体的位向。

在典型的压缩试验中 l/ d≈3。(太短则端面效应(即应力不均匀)显著;太长则试样易翘

曲)在这种“长试样”的情形下, 和分析拉伸的情形一样,仍然可以得出式( 3-14) :

F =
τcA 0

cos�0 cosλ

由于压缩过程中λ不断增大,故 F 也不断增大, 不可能出现几何软化现象。

图 3-12 试样内的小圆柱体

但对于 l/ d 很小的短圆柱体压缩试验来说, 由于应

力的不均匀性,我们只能分析试样内一个微分柱体, 其横

断面为ΔA ,如图 3-12所示。假定压力 F 作用在面积为A

的端面上。那么, 微分柱体受的轴向压力是
F
A
ΔA, 故作

用在微分柱体内的滑移面上、沿着滑移方向的剪应力(分

切应力)为:

τ=

F
A
ΔA ¡¤cosλ

ΔA
cos�

=
F
A

cos�cosλ ( 3-16)

注意, 这里的 A 和 ΔA 在滑移过程中都是变化的, 微分柱体内的滑移面积是 ΔA/ cos�,而不

是ΔA0 / cos�0。将式( 3-13)代入上式就得到:

τ=
F

A0 l
L

L
l

cosλ0 1 -
L
l

s in�0
2
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=
F
A 0

L
l

2

cosλ0 1 -
L
l

sin�0
2

所以 F =
τcA0

l
L

2

cosλ0 1 -
Lsin�0

l

2
=

τcA0

cosλ0
L
l

2

1 -
Lsin�0

l

2
( 3-17)

这个式子表明, 在一定的位向(一定的 λ0 和 �0 值)下, F 有可能随
L
l
减小而减小, 即出现几

何软化现象。当�0 很大时, 也就是当滑移面很陡时, 几何软化现象更为显著。例如, 当锌的滑移

面几乎平行于压力方向时, 就会在试样的局部区域发生“弯折”,此时压力下降(见 3.5节)。

3.5 滑移过程的次生现象

我们在 3.1节曾经指出,滑移的结果会在试样表面出现滑移线和滑移带。由于晶体内部

的不均匀性(如存在杂质和各种缺陷) ,晶体滑移后还可能出现其它一些次生现象, 例如:

( 1) 晶面弯曲

在理想情形下, 晶面在滑移前后始终是平面, 因而由各晶面衍射的劳厄斑点是明锐的斑

点。可是由于局部区域的微观缺陷、杂质等的阻碍作用,滑移面可能发生弯曲。这种弯曲的晶面

可近似地看成是由一系列位向差很小的平面组成,因此它的劳厄斑就不再是明锐的斑点,而是

拉长了(带尾巴的)斑点,这种现象称为星芒。晶面弯曲后, 进一步的滑移就更困难了。

( 2) 形变带

我们在上节讨论晶体转动时都假定转动是均匀的,因而晶体内部各处转角都相同。但实

际上由于局部区域存在杂质和各种缺陷,这些区域的转动就受到阻碍, 其转角小于远离杂质

和缺陷的区域。转角不同的区域就有位向差,因而在显微镜下存在反差(衬度)。我们把转角

较小的带状区域称为形变带,如图 3-13所示。

图 3-13 形变带 图 3-14 Zn 的弯折带
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  ( 3) 弯折带

上节谈到,基面近乎平行于压力方向的锌(或镉)单晶在压缩试验时会发生弯折现象, 滑

移和转动仅发生在一个狭窄的带状区域,这个带状区域就叫弯折带, 如图 3-14所示。弯折带

也可以看成是一种特殊的形变带——转动都集中在带内,带外各部分既不滑移, 也不转动。

无论是形变带还是弯折带,带内外的位向差都不是确定的, 而是随着变形量的增加而增

加,这是不同于孪晶之处。

3.6 单晶体的硬化曲线

我们在 3.4节中曾指出, 在滑移过程中由于晶体内部结构(主要是位错的密度、分布和

性质等)的变化, 继续维持滑移所需的切应力(亦称流变应力)随切变量 γ而不断增加,这种

现象称为(物理)硬化。

图 3-15 FCC晶体典型的硬化曲线

描述单晶体硬化行为的曲线就是硬化曲线, 通常

也就是晶体在拉伸时的切应力-切变曲线, 或 τ-γ曲

线。(想想看,为什么不能像多晶体那样, 用σ-ε曲线描

述其硬化行为呢?)

图 3-15 是一条典型的 FCC 晶体的硬化曲线。从

这条曲线上可以得到两个表示硬化的参量: ( 1) 硬化

τh , 它等于流变应力 τ与临界分切应力 τc 的差值, τh =

τ- τc。( 2) 硬化率(或硬化系数)
dτ
dγ
。根据硬化率可以将

硬化曲线分为三个阶段:

第Ⅰ阶段是易滑移阶段, dτ/ dγ非常小。第Ⅱ阶段

是线性硬化阶段, dτ/ dγ为一恒定的最大值。第Ⅲ阶段

是抛物线硬化阶段, dτ/ dγ随着 γ增加而减小。

硬化曲线各阶段的范围和斜率随金属而异。即使是同种材料, 硬化曲线也和晶体的位向

有关。有些书上根据临界分切应力和晶体的位向无关( Schmid 定律) , 就推断硬化曲线也与

晶体位向无关,这是不符合实验事实的。此外, 硬化曲线当然也和温度、合金元素等因素有

关: 温度升高, 则硬化曲线斜率减小。加入合金元素往往可以增加硬化率。

在不同的阶段,样品表面形貌也不同。在第Ⅰ阶段, 样品表面只有一些均匀分布的细小

滑移线。在第Ⅱ阶段则在均匀细滑移线的背景上出现不均匀分布的粗滑移带。第Ⅲ阶段出

现交叉滑移带,它往往是交滑移的结果, 交滑移使应力松弛,因而硬化率下降。

整个硬化过程和特点都可用位错理论加以解释。

3.7 孪生系统和原子的运动

3.7.1 晶体的孪生系统

  晶体的孪生系统主要取决于晶体结构。FCC 晶体的孪生系统是{111}〈112〉, BCC 晶体

的孪生系统是{112}〈111〉, CPH 晶体的孪生系统是{101
-

2}〈1
-

011〉, 其它晶体的孪生系统见
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表 3-2。

表 3-2 常见晶体的孪生要素及切变 γ

晶体结构 K 1 -K 2 [η1 xη2 �γ

FCC ( 111 B) ( 111 p
-

) [ 112 �
-

] [ 112 �] 1 // 2

BCC ( 112 B) ( 1 �
-

1
-

2) [ 1 >
-

1
-

1] [ 111 �] 1 // 2

CPH ( 101 +
-

2) ( 1 �
-

01
-

2
-

) [ 1 +
-

011] [ 101 �
-

1] {( c/ a) 2 �- 3}/ ( c/ a) 3

( 112 +
-

1) ( 0001 �) [ 112 �
-

6
-

] [ 112 �
-

0]

( 112 +
-

2) ( 112 Y
-

4) [ 112 �
-

3
-

] [ 224 �
-

3]

α-U(正交) ( 130 B) ( 11 B
-

0) [ 31 p
-

0] [ 110 �] 0 X. 299

( 17 �
-

2) ( 112 p) [ 312 �] [ 37 �
-

2] 0 X. 228

FCT (面心正方) ( 101 B) ( 101 p
-

) [ 101 �
-

] [ 101 �] ( c/ a- a / c)

3. 7. 2 孪生时原子的运动和特点

孪生时原子一般都平行于孪生面和孪生方向运动。因此, 为了“如实”反映原子的运动方

向和距离,必须将原子投影到一个包含孪生方向并垂直于孪生面的平面上。这个平面就称切

变面。以 FCC 晶体为例, 如果在某种外力下, 孪生系统是 ( 11
-

1) [ 11
-

2
-

] , 那么切变面就是

( 110) , (见图 3-16( a ) )。将所有原子都投影到( 110)面上就得到图 3-16( b)。( 110)面的堆垛

次序是 ABABAB⋯⋯, 但为了使图面清晰, 图 3-16( b)中只画出了一层 ( 110)面( A 层或 B

层)上的原子投影。图中空圆表示孪生前原子的位置。如何确定原子的运动呢? 这里要遵守

两条规则: 第一, 原子的最终位置(运动后的位置)要和基体中的原子构成映象关系,镜面就

是孪生面。或者说,孪生面两侧的原子必须对称于孪生面。第二, 最小位移原则。根据最小

功原理,原子移动的距离应最小。根据以上两条原则就可画出各原子的运动方向和距离, 如

图 3-16( b)所示。图中实圆表示孪生后原子的位置。由图 3-16( b)可以看出孪生有以下各特

点:

( 1) 孪生不改变晶体结构。例如在图 3-16( b)中基体和孪晶都是 FCC 结构。

( 2) 孪晶和基体的位向不同,二者的位向关系是确定的。定量的位向关系将在 3.8 节讨

论。

( 3) 孪生时, 平行于孪生面的同一层原子的位移均相同, 位移量正比于该层到孪生面的

距离。相邻两层原子间的相对位移均为
1
6

[ 11
-

2
-

]。因此, 孪生时的切变 γ是一个确定值:

γ=

1
6

[ 11
-

2
-

]

d ( 1 1
-

1)
=

a
6

6

a

3

=
2

2
ǚ 0. 707

  ( 4) 孪生时堆垛次序的变化

图 3-16 ( b)标出了 ( 11
-

1)面的堆垛次序。在孪生面右下方 (基体部分) , 堆垛次序是

A BCABC⋯⋯, 孪生面为○A;在孪生面左上方(孪晶部分) , 堆垛次序为○A CBACBA⋯⋯。如
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图 3-16 FCC 晶体孪生时原子的运动

( a ) 孪生系统和切变面 ( b) 孪生前后原子位置在切变面上的投影

(○——孪生前位置 , ●——孪生后位置 )

果将字母顺序 ABCABC⋯⋯视为正常顺序,那么 AC, CB, BA 等顺序均属层错(见 1.5 节)。

因此可以认为,孪晶内部是连续的堆垛层错结构。从物理过程看, 孪生过程可以看成是孪生

面左上方的晶体相对于右下方晶体连续滑动的结果,但滑移面依次为孪生面○A的左上方第

一层、第二层、第三层⋯⋯等等。每次的滑动量均为
1
6

[ 11
-

2
-

]。沿第一层滑动后, 从孪生面右

下方到左上方的堆垛次序为⋯⋯A BC ○A CA BCABC⋯⋯, 出现了一层层错 A C;沿第二层滑

动后, 堆垛次序变为⋯⋯ABCA ○C BCABCA⋯⋯, 出现两层层错 AC, CB;沿第三层滑动后,

堆垛次序为⋯⋯A BCAC ○B ABCAB⋯⋯, 出现三层层错 AC, CB, BA。依此类推, 沿第 n 层

滑动后, 就得到n 层层错,也就是得到 n 层厚度的孪晶。(上述堆垛次序符号中字母写在圆圈

内的那一层是该次滑动中的界面。因该层不滑动,故其堆垛次序不变)。

( 5) 孪晶界面能

位于均匀介质内部的原子受周围原子作用的合力为零,处于能量最低的状态。但位于两

种介质界面上的原子所受的周围原子的合力不为零,因而能量较高。液体的表面张力或表面

能即源于此。在不同物质的固体界面上或同种物质但不同结构的相界面上同样也存在界面

能或界面张力。在孪晶和基体的界面上是否也存在着界面能呢? 这就要分析界面上原子的

受力情况是否和基体内部或孪晶内部的原子相同。由于受力情况取决于每个原子的近邻原

子分布,只要分布不同, 受力就不同。在基体中每个原子与最近邻原子间的距离是
2

2
a , 与

次近邻原子间的距离是 a , 与第三近邻间的距离是
6 a

2
,在孪晶与基体界面两侧(左上方或
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右下方第一层)的原子, 它的环境(即邻近原子分布)就不同于基体或孪晶内部的原子。例如,

图 3-16( b)中的 M 原子,它与所有最近邻原子间的距离都是
2

2
a ,与所有次近邻原子间的

距离都是 a ,但与第三近邻原子间的距离则各不相同: 它与原子 N 的距离是
6

2
a , 但与界

面 另 一 边 的 原 子 P′P′是原子 P 运动后的位置, MP =
6

2
a 的 距 离 MP′=

6
2

a

2

- 6
6

a

2

=
2a

3
, 也就是缩短了

6
2

a-
2

3
a

6
2

a

= 5.7%。这表明, 孪晶-基

体界面上的原子处于较高的能量状态, 这种比内部原子高出的能量就是孪晶的介面能。不

过, 由于最近邻和次近邻原子距离均未变,只是第三近邻原子距离才缩短 5.7% ,故孪晶界

面的界面能是很小的。

上述分析方法完全适用于 BCC 晶体。不过在作原子投影图时最好将平行于切变面(图

面)的各层原子都投影到图面上, 否则根据图面直观判断的最小位移未必真是最小位移, 也

就是说,可能会把原子运动方向画反了。这一点读者作了本章习题 3-12 后就会体会得

到。 

对于 CPH 或其它结构的晶体, 原则上也是用上述方法分析原子的运动,但分析的结果

会发现新的特点,例如, 距孪生面不同距离的原子层上的原子,其位移方向都不相同(只有这

样才能满足映象关系)。但平均(宏观)来看, 各层的位移还是沿孪生方向。有兴趣的读者可

参看有关孪生的专著。

3.8 孪生要素和长度变化规律

3.8.1 孪生引起的形状变化

  假定有一个球状单晶体(或设想晶体内的某一球状区域)。当它以某一直径平面为孪生

图 3-17 孪生引起的球状单晶形状变化

面发生孪生后,会变成什么形状呢? 由于平行于孪

生面的各层都沿孪生方向位移, 且位移量正比于该

层到孪生面的距离,所以孪生是一种均匀变形。从

数学上讲, 就是一种线性变换。我们通过线性变换

公式求出晶体形状变化。为此首先建立一组正交坐

标系 OX YZ, 令 X OZ 面为孪生面, OX轴为孪生方

向,如图 3-17所示。

孪生前晶体是半径为 1 的球体,其方程为:

x 2 + y 2 + z2 = 1 ( 3-18)

  孪生将三个正交基 i, j , k 变为 i�, j�, k�,且

i�= i,  j�= j + γi,  k�= k
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∴ ( i� j� k�) = ( i j  k)

1 γ 0

0 1 0

0 0 1

  故孪生的线性变换矩阵为:

A =

1 γ 0

0 1 0

0 0 1

( 3-19)

  因此,向量( x y z)经线性变换 A 后将变成( x′y′z′) , 且

x′

y′

z′

= A

x

y

z

=

1 γ 0

0 1 0

0 0 1

x

y

z

( 3-20)

  所以 x′= x + γy,  y′= y ,  z′= z ( 3-21)

将式( 3-21)代入式( 3-18)得到:

( x′- γy′)
2

+ ( y′)
2

+ ( z′)
2

= 1

或 ( x′) 2 + ( 1 + γ2 ) ( y′) 2 + ( z′) 2 - 2γx′y′= 1 ( 3-22)

这是一般的椭球方程。亦即球状单晶在孪生后变成椭球。

3.8.2 孪生四要素和切变计算

从图 3-17可以看出, 在孪生过程中有两个不畸变面, 即该面上任何晶向在孪生后都不

改变长度,因而该面的面积和形状都不变。第一个不畸变面就是孪生面 K 1 , 第二个不畸变面

是 K 2 ,它在孪生后恰好变成椭球和球的交面(仍然是单位半径的圆)。此外还有两个特殊的

不畸变方向, 一个就是孪生方向 η1 , 另一个是 K 2 面和切变面 (即包含 η1 并垂直于 K 1 的平

面)的交线 η2 (见图 3-17)。人们把 K 1 , η1 , K 2 , η2 称为孪生四要素。对一定的晶体结构, 孪生

四要素都是确定的。例如, FCC 晶体的( K 1 , K 2 )面是一对相交于〈110〉方向的{111}面, 而

(η1 ,η2 )方向则是一对位于同一个{110}面上的〈112〉方向。图 3-18( a )画出了一组可能的

( K 1 , K 2 )面和(η1 , η2 )方向。读者可以自行画出其它各种可能的( K 1 , K 2 )面和(η1 , η2 )方向。

BCC 晶体的( K 1 , K 2 )面是一对相交于〈110〉方向的{112}面, (η1 , η2 )方向则是一对位于同一

个{110}面上的〈111〉方向,如图 3-18( b)所示。CPH 晶体中可能匹配的( K 1 , K 2 )面是一对交

于〈1
-

21
-

0〉的{101
-

2}面, 而(η1 ,η2 )方向是一对位于同一个{ 1
-

21
-

0}面上的〈1
-

011〉方向, 图 3-18

( c)给出了一种可能的匹配。

其它各种晶体的孪生四要素见表 3-2。

知道了 K 1 , K 2 面, 就可算出其夹角 2�(见图 3-19) ,从而计算出切变 γ来:

ctg2�=
γ
2

或 γ= 2ct g2� ( 3-23)

  按此式计算 γ显然比按原子投影图计算 γ(见 3.7节 )方便得多(特别是对于复杂结构

的晶体)。
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图 3-18 FCC 晶体( a)、BCC 晶体( b)和 CPH 晶体( c)的孪生四要素

3.8.3 孪生时长度变化规律

从图 3-19容易看出,凡是位于 K 1 和K 2 面相交成锐角区域的晶向(如OA ) , 孪生后必缩

短( OA′〈OA = 1) ;凡是位于 K 1 和 K 2 面相交成钝角区域的晶向(如OB) ,孪生后必伸长( OB′

> OB= 1)。这就是孪生时长度的变化规律。

图 3-19 切变 γ和 K 1、K 2面交角 2�的关系 图 3-20 CPH 晶体的 2�角与轴比 c/ a 的关系

下面以 CPH 晶体为例, 说明这一规律的实际应用。当 CPH 晶体发生孪生时, [ 0001]方

向是伸长还是缩短?为了回答这个问题就需要知道 CPH 晶体的( K 1 , K 2 )面在靠近[ 0001]区

域的夹角 2�是锐角还是钝角? 图 3-20 画出了一对( K 1 , K 2 )面。从图可见, 2�和轴比 c/ a 有

以下关系: tan�=
( 3 a / 2)

( c/ 2)
= 3 / ( c/ a )

当 c/ a = 3时, �= 45°, 2�= 90°

当 c/ a > 3时, �< 45°, 2�< 90°

当 c/ a < 3时, �> 45°, 2�> 90°

由此可见,要判断 [ 0001]在孪生后是伸长还是缩短,必须知道晶体的轴比 c/ a。例如, 对 Zn

( c/ a = 1. 86)来说,孪生后[ 0001]会缩短, 但对 T i( c/ a = 1. 59)来说,孪生后[ 0001]会伸长。由
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此又可进一步推知, 锌单晶沿[ 0001] 方向拉伸时不可能发生孪生, 因为拉伸要求晶体沿

[ 0001]方向伸长,因而不可能通过孪生来达到这个变形要求。同理, 平行于锌单晶的基面压

缩时也不可能发生孪生。反向加载(即沿[ 0001]方向压缩或沿平行于基面的方向拉伸)则可

以孪生。钛单晶的情况和锌单晶恰好相反。

通过对晶体变形行为的分析,还可推断晶体的塑性。例如, 锌在[ 0001]方向拉伸时必然

极脆,因为滑移和孪生都不可能。沿[ 0001]压缩则可能有一定的塑性,因为晶体可以孪生, 而

孪生使晶体的位向发生变化,因而又有可能进一步滑移。

图 3-21 锌的( 0001)标准投影和( K 1, K 2)面

如果我们不仅想知道 [ 0001]方向在孪生后

的长度变化,而且想知道任意的[ u v t w ]方向在

孪生后是伸长还是缩短, 那么就需要分析所论方

向在三对可能的( K 1 , K 2 )面是锐角区还是钝角

区。为此,我们需作出 CP H 晶体的( 0001)标准极

射投影图,如图 3-21所示。该图是锌( c/ a = 1. 86)

的( 0001)标准投影,图中画出了三对( K 1 , K 2 )面:

一对是 ( 101
-

2)和 ( 1
-

012) 面, 其面痕分别为Ⅰ和

Ⅱ; 第二对是( 011
-

2)和( 01
-

12)面, 其面痕分别为

大圆Ⅲ和Ⅳ;第三对是( 11
-

02)和 ( 1
-

102)面, 其面

痕分别为大圆Ⅴ和Ⅵ。可以看出, 整个球面由 24

个等价的取向三角形组成, 其顶点分别是[ 0001] -〈101
-

0〉-〈21
-

1
-

0〉。每个取向三角形都被

K 1 , K 2 面(大圆)分成 A , B, C, D 四个区域。根据上面讲的长度变化规律不难判断, 当晶体分

别沿各组( K 1 , K 2 )面孪生时,位于各区域内的晶向是伸长还是缩短。判断的结果列于表 3-3

中。表中的“+ ”号表示伸长,“- ”号表示缩短。

表 3-3 当锌沿(Ⅰ ,Ⅱ)、(Ⅲ, Ⅳ)或(Ⅴ , Ⅵ)面发生孪生时 ,位于 A, B, C, D 各区的晶向的长度变化

区

( K 1 �, K 2 )
A B C D

(Ⅰ, Ⅱ) - + + +

(Ⅲ, Ⅳ) - - - +

(Ⅴ, Ⅵ) - - + +

3. 8. 4 孪生时试样的最大伸长和缩短量

我们在前面已经证明,半径为 1的球状单晶孪生后变成椭球,其方程见公式( 3-22)。显

然,椭球的长轴和短轴就分别决定了试样的最大伸长和最大缩短。为了求长、短轴, 需将方程

( 3-22)化为标准型。

首先,将方程( 3-22)和一般的二次方程

a 11 x′2 + a 22 y′2 + a 33 z′2 + 2a 12 x′y′+ 2a 23 y′z′+ 2a 13 x′z′= 1 ( 3-24)

比较可知, a1 1 = a 33 = 1, a2 2 = 1+ γ
2
, a 12 = a2 1 = - γ, a 23 = a 32 = a 1 3 = a 31 = 0, 故方程 ( 3-22)可改

·561·



写为:

( x′y′z′)

1 - γ 0

- γ 1 + γ
2

0

0 0 1

x′

y′

z′

= 1 ( 3-25)

其次,求矩阵

1 - γ 0

- γ 1+ γ2 0

0 0 1

的特征值和特征向量。为此,令

1- λ - γ 0

- γ 1+ γ2 - λ 0

0 0 1- λ

= 0

由此解出三个特征值为

λ1 = 1,  λ2, 3 = 1 +
γ

2

2
± γ 1 +

γ
2

4

同时还可求出三个相应的特征向量。若以此特征向量为基,则方程( 3-22)变为

X
2

+ λ2 Y
2

+ λ3Z
2

= 1

或
X

2

1
2 +

Y
2

1

λ2

2 +
Z

2

1

λ3

2 = 1 ( 3-26)

∴ 最大伸长为

Δl
l m ax

=

1

λ2
- 1

1
× 100% =

1

1 +
γ

2

2
- γ 1 +

γ
2

4

- 1× 100% ( 3-27)

最大缩短为

Δl
l mi n

=

1 -
1

λ3
1
× 100% = 1 -

1

1 +
γ

2

2
+ γ 1 +

γ
2

4

× 100% ( 3-28)

对 FCC 和 BCC 晶体, γ= 2 / 2,
Δl
l m a x

= 41. 4% ,
Δl
l m in

= 29. 3%。对锌, γ= 0. 139,

Δl
l m ax

= 7. 2% ,
Δl
l mi n

= 6. 7%。

3.9 孪晶和基体的位向关系

在材料研究工作中,有时需要确定基体和孪晶的位向关系, 也就是要确定基体中的某一

晶面或晶向和孪晶中的哪一晶面或晶向平行。此外,人们有时还要知道, 某一晶向在孪生后

变成什么方向。下面我们就来分别讨论这两个问题。为简单起见,我们只讨论立方晶系。

3.9.1 位向关系

确定基体和孪晶的位向关系,实质上就是要确定空间某一固定方向(晶向或晶面法线)

在基体的晶轴( OX
→

1M , OX
→

2M , OX
→

3M )坐标系下和在孪晶的晶轴( OX
→

1t , OX
→

2t , OX
→

3t )坐标系下的
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指数关系。从数学上讲就是求向量在不同基下的坐标变换。因此关键在求出基体中的晶轴

OX
→

1M , OX
→

2M , OX
→

3M (可视为老基)和孪晶中的晶轴OX
→

1t , OX
→

2 t , OX
→

3 t (可视为新基) 之间的关

系。

但是,这两组基的关系不易直接找到。为了确定两组基的关系, 我们要着眼于孪生的特

图 3-22 $中间坐标系OX′1MX′2MX′3M(基体中)

和OX′1tX′2tX′3t(孪晶中)

点:对立方晶体来说, 孪晶可以看成是由基体绕孪

生面法线旋转π角得到。据此,我们在基体中引入

一个中间坐标系OX′1 M X′2 M X′3M ,使OX
→

′1 M轴沿孪生方

向, OX
→

′2M轴沿孪生面法线方向,如图 3-22 所示。将

OX′1M X′2M X′3M绕OX
→

′2M轴旋转 π角就得到孪晶中

相应的中间坐标系OX′1tX′2tX′3t , 此时基体中的晶轴

OX
→

1M , OX
→

2M和OX
→

3M也旋转到孪晶中的晶轴位置

OX
→

1t , OX
→

2 t和OX
→

3t (图中未画出)。

如何通过中间坐标系求出基体中和孪晶中晶

轴的关系呢?这就要求依次找出以下坐标系之间的

关系: OX 1 M X 2M X 3M——
A

OX′1 M X′2M X′3M——
B

OX′1tX′2tX′3 t——
C

OX 1tX 2tX 3 t ,也就是找出联

X 1 �M X 2 �M X 3 ZM

X′1 �M a 1 1 �a 1 2 1a 1 3 u

X′2 �M a 2 1 �a 2 2 1a 2 3 u

X′3 �M a 3 1 �a 3 2 1a 3 3 u

系以上各组坐标系的矩阵 A , B 和 C。现分述如下:

( 1) OX 1 M X 2M X 3M和OX′1 M X′2M X′3M的关系

由于晶体的孪生面和孪生方向都是已知的, 故这两

组坐标系之间的关系可写成右表。表中各元素 aij代表

X′iM轴和 X j M轴夹角的余弦,可由孪生系统求得。由此即

可得到矩阵 A,

A =

a 11 a 12 a1 3

a 21 a 22 a2 3

a 31 a 32 a3 3

( 3-29)

而两组基的关系为:

X′1M

X′2M

X′3M

= A

X 1M

X 2M

X 3M

( 3-30)

  ( 2) OX′1M X′2M X′3M和OX′1tX′2tX′3t的关系

X′1 �M X′2 �M X′3 \M

X′1 �t - 1 �0 �0 Y

X′2 �t 0 �1 �0 Y

X′3 �t 0 �0 �- 1 �

由于OX′1tX′2tX′3 t是通过将OX′1M X′2M X′3M绕 X′2M轴旋

转 180°得到的, 故这两组基的关系也是已知的, 如右表

所示。表中的数值仍是相应轴夹角的余弦。由此即可得

到矩阵 B:

B =

- 1 0 0

0 1 0

0 0 - 1
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而两组基的关系为:

X′1t

X′2t

X′3t

= B

X′1M

X′2M

X′3M

( 3-31)

X′1 �t X′2 *t X′3 nt

X 1 �t a 1 1 �a 2 1 1a 3 1 u

X 2 �t a 1 2 �a 2 2 1a 3 2 u

X 3 �t a 1 3 �a 2 3 1a 3 3 u

  ( 3) OX′1tX′2tX′3t和OX 1 tX 2tX 3t的关系

由于 坐 标 系 OX′1tX′2tX′3t 和 OX 1tX 2tX 3t 分 别 是 由

OX′1M X′2 M X′3M和OX 1M X 2M X 3M绕OX′2M轴旋转 π角得到,

故OX′1tX′2tX′3t与OX 1tX 2tX 3t的关系应和OX′1M X′2M X′3M与

OX 1M X 2M X 3M的关系完全一样,故可直接写出右表, 因而

得到矩阵 C:

C =

a 11 a 21 a3 1

a 12 a 22 a3 2

a 13 a 23 a3 3

= AT

而

X 1t

X 2t

X 3t

= A
T

X′1t

X′2t

X′3t

( 3-32)

将方程( 3-30)和( 3-31)代入式( 3-32)得到:

X 1t

X 2t

X 3t

= AT  B A

X 1M

X 2M

X 3M

= D

X 1 M

X 2 M

X 3 M

( 3-33)

将矩阵 A
T , B 和 A代入上式, 可求得

D =

2a2
2 1 - 1 2a 2 1a 22 2a 21 a2 3

2a 21 a 22 2a
2
22 - 1 2a 22 a2 3

2a 21 a 23 2a 2 2a 23 2a
2
23 - 1

( 3-34)

而任一晶向在孪晶中的指数[ u t vt w t]和在基体中的指数[ uM vM wM ]的关系为:

u t

v t

w t

= ( DT ) - 1

uM

vM

w M

= D

uM

vM

w M

( 3-35)

式( 3-34)和( 3-35)就是确定孪晶和基体位向关系的基本公式。值得注意的是,矩阵 D 只取决

于孪生面法线与基体的晶轴[ 100] M , [ 010] M 和[ 001] M 的夹角的方向余弦 a 21 , a 22和 a 23。也就

是说,基体和孪晶的位向关系只取决于孪生面。这个结论对于立方晶体(其孪晶属于第一类

孪晶)是成立的。对于第二类孪晶, 也可应用类似的方法分析位向关系,只是矩阵 B要改成

B =

1 0 0

0 - 1 0

0 0 - 1

此外, 由于非立方晶体的晶轴是非正交的, 故运算过程和所得结果都更复杂,这里就不具体

讨论了。下面举两个具体的例子。

例 1 将一个 FCC 晶体沿[ 144]方向拉伸。若它沿( 111)面孪生,问在孪晶中拉伸轴是
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什么方向?

解 因为孪生面是( 111) , 所以 a 2 1 = a 22 = a 23 =
1

3
,将这些数值代入式( 3-34)得到:

D =

-
1
3

2
3

2
3

2
3

-
1
3

2
3

2
3

2
3

-
1
3

于是,在孪晶中拉伸轴的方向[ u t v t w t]可按下式确定:

u t

v t

w t

=

-
1
3

2
3

2
3

2
3

-
1
3

2
3

2
3

2
3

-
1
3

1

4

4

=

5

2

2

即在孪晶中拉伸轴是[ 522]方向。

例 2 在一个 BCC 晶体内有一个孪晶, 孪生面为( 112)。今平行于晶体的 ( 001)面切下

薄片,减薄后供电镜观察。问在孪晶中此薄片表面(即电镜下观察面)是什么面?

解 因为孪生面是( 112)面, 所以 a 21 = a 22 = 1/ 6 , a 23 = 2/ 6 。代入式( 3-34)得到:

D =

-
2
3

1
3

2
3

1
3

-
2
3

2
3

2
3

2
3

1
3

故在孪晶中薄片表面的法线[ u t vt w t]为:

u t

vt

w t

=

- 2/ 3 1/ 3 2/ 3

1/ 3 - 2/ 3 2/ 3

2/ 3 2/ 3 1/ 3

0

0

1

=

2/ 3

2/ 3

1/ 3

因此,在孪晶中, 薄片表面为( 221)面。

3.9.2 孪生引起的晶向变化

这里要回答的问题是,基体中的一个晶向[ uM  vM w M ]在晶体发生孪生后变成孪晶中

的什么方向?

分析这个问题的思路是:

[ uM vM  w M ]
A

[ u′M  v′M  w′M ]
L

[ u″M v″M w″M ]
A- 1

[ UM VM WM ]
D

[ U t V t W t ]

上式中[ u′M  v′M w′M ]和 [ u″M v″M  w″M ]分别是在孪生前和孪生后所论晶向在中间坐

标系OX 1M X 2M X 3M下的晶向指数。[ UM  VM  WM ]和[ U t Vt W t]分别是孪生后所论晶向

在基体和孪晶的晶轴坐标系下的方向指数。矩阵 A 和 D 见式( 3-29)和( 3-34)。L 是在中间
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坐标系OX 1M X 2M X 3M下孪生的线性变换矩阵。从 3.8节可知:

L =

1 γ 0

0 1 0

0 0 1

因此有:

U t

V t

W t

= D A- 1 L A

uM

vM

w M

= F

uM

vM

w M

( 3-36)

式中

F = D A
- 1
 L A =

2a2
2 1 - 1 2a 2 1a 22 2a 21 a2 3

2a 21 a 22 2a
2
22 - 1 2a 22 a2 3

2a 21 a 23 2a 2 2a 23 2a 2
23 - 1

¡¤

a 11 a 21 a3 1

a 12 a 22 a3 2

a 13 a 23 a3 3

¡¤

1 γ 0

0 1 0

0 0 1

¡¤

a1 1 a 12 a 13

a2 1 a 22 a 23

a3 1 a 32 a 33

=

2a
2
21 - 1 2a 21 a2 2 2a 21 a 23

2a2 1a 22 2a
2
22 - 1 2a 22 a 23

2a2 1a 23 2a 22 a2 3 2a2
2 3 - 1

¡¤

1 + γa1 1a 21 γa 11 a2 2 γa 11 a 23

γa1 2a 21 1 + γa 12 a2 2 γa 12 a 23

γa1 3a 21 γa 13 a2 2 1 + γa 13 a 23

=

2a
2
21 2a2 1 a2 2 2a 21 a2 3

2a2 1a 22 2a 2
22 2a 22 a2 3

2a2 1a 23 2a2 2 a2 3 2a
2
23

-

1 0 0

0 1 0

0 0 1

¡¤

1 0 0

0 1 0

0 0 1

+ γ

a 1 1a 21 a 11 a 22 a1 1 a2 3

a 1 2a 21 a 12 a 22 a1 2 a2 3

a 1 3a 21 a 13 a 22 a1 3 a2 3

按分配律将上式展开,并利用坐标轴的正交条件, 最后得到:

F = 2

a 2
21 a 21 a 22 a2 1a 2 3

a 2 1a 22 a
2
22 a2 2a 2 3

a 2 1a 23 a 23 a 22 a
2
23

-

1 0 0

0 1 0

0 0 1

- γ

a 1 1a 21 a 11 a 22 a1 1 a2 3

a 1 2a 21 a 12 a 22 a1 2 a2 3

a 1 3a 21 a 13 a 22 a1 3 a2 3

( 3-37)

  下面举两个例子。

例 1 BCC 晶体中有一个碳原子位于间隙位置 0, 0,
1
2
。若晶体沿( 112) [ 1

-

1
-

1]系统发

生孪生,问孪生后碳原子位于何处?

解 本题是要求向量 0 0
1
2
在孪生后变成什么向量。因孪生系统为( 112) [ 1

-

1
-

1] ,故:

a 11 = a 12 = - 1/ 3 , a 13 = 1/ 3 , a 2 1 = a 22 = 1/ 6 , a 23 = 2/ 6 。

又 BCC 晶体孪生时切变 γ= 2 / 2。将以上数据代入式( 3-37)得到:

F = 2

1
6

1
6

2
6

1
6

1
6

2
6

2
6

2
6

4
6

-

1 0 0

0 1 0

0 0 1

-
2

2

-
1

18
-

1

18
-

2

18

-
1

18
-

1

18
-

2

18

1

18

1

18

2

18
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=

-
1
2

1
2

1

1
2

-
1
2

1

1
2

1
2

0

将上式代入式( 3-36)得到:

U t

V t

W t

=

-
1
2

1
2

1

1
2

-
1
2

1

1
2

1
2

0

0

0

1
2

=

1
2

1
2

0

即孪生后该碳原子位于孪晶中( 001)面的中心。由于 BCC晶体中{001}面的面心和〈001〉棱

的中点都是等价的八面体间隙位置,可见位于 0, 0,
1
2
处的碳原子在( 112) [ 1

-

1
-

1]孪生后仍

位于同样性质的间隙位置。但是,按以上公式计算位于
1
2

, 0, 0 和 0,
1
2

, 0 位置的碳原子

后将会发生,孪生以后它们将分别位于 -
1
4

,
1
4

,
1
4
和

1
4

, -
1
4

,
1
4
。由于此处间隙太小,

故这些碳原子在孪生时不会径直达到上述间隙位置, 它们在达到八面体间隙位置后就不再

移动了。

例 2 当一个体心立方晶体沿( 112) [ 1
-

1
-

1]系统发生孪生时, 位错的柏氏矢量
a
2

[ 1
-

11]将

变成什么矢量?

解 因为孪生系统和例题 1 相同,故矩阵 F 也相同:

F =

-
1
2

1
2

1

1
2

-
1
2

1

1
2

1
2

0

因此位错的柏氏矢量
a
2

[ 1
-

11]将变成:

u t

v t

w t

= a

-
1
2

1
2

1

1
2

-
1
2

1

1
2

1
2

0

-
1
2

1
2

1
2

= a

1

0

0

或写成 a [ 100]。由此可见,孪生后位错的柏氏矢量的大小和方向都可能改变。

在结束本节时我们还要指出两点: 第一, 本节对位向关系的分析具有普遍意义, 例如,

在马氏体相变时新相和母相间也有特定的位向关系, 其分析方法也与此类似;第二, 本节虽

然只是对立方晶体进行了分析,但分析的思路对其它各种晶系均适用, 有兴趣的读者可参阅
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有关的文献。

3.10 孪生系统的实验测定

通过力学和 X 光衍射实验, 可以测定孪生的 4个要素, 进而求出切变γ。为此, 首先要制

备单晶,并用 X 光劳厄法测定单晶体的取向。然后选择适当的力学试验,使产生孪晶, 并测

定孪晶和晶体的某一参考方向的夹角。最后通过极射投影图分析,确定孪生的要素。下面详

细讨论分析过程。

假定孪生后的单晶体如图 3-23所示。

图 3-23 有孪晶的单晶体

已知: ( 1) 晶体的位向,即侧面 M1 和棱 E 的晶面和

晶向指数。( 2) 侧面 M2 和 M 1 的夹角。为简单起见, 这里

假定夹角是 90°。( 3) 在 M 1 和 M 2 面上孪晶和公共棱 E�

的夹角 α及 β。( 4) 在 M 1 和 M2 面上孪生造成的浮凸(即

倾斜面 T 1 和 T 2 )与 M 1 , M 2 面的夹角 ω1 , ω2。若孪生面

(即 K 1 面)与 M1 , M 2 面的交线分别为 t 1 , t 2 (见图 3-23) ,

那么 ω1 和 ω2 就分别是 M1 绕 t 1 轴旋转至 T 1 和 M 2 绕 t 2

轴旋转至 T 2 所需的转角。

根据以上数据, 即可用极射投影法确定孪生 4 要素

及切变γ, 具体步骤如下:

( 1) 以 M1 面为基圆,作极射投影。因棱 E�在 M 1 面

上,其极点 E 必在基圆上, 如图 3-24所示( E 点可取在基圆上的任一点)。

( 2) 作 M2 面。因 M 2 面垂直于 M1 面, 并包含 E�, 故其面痕( M 2 )为通过 E 点的一条直径

(大圆) ,其极点 M2 则位于基圆上, M 2 M 1和该直径垂直。

( 3) 求孪生面 K 1。为此, 只要作出该面上的两条直线 t 1 和 t 2。t 1 位于 M1 面上并和 E�成

α角, t 2 位于 M 2 面上并和 E�成β角, 由此即可作出 t 1 和 t 2 的位置, 如图 3-24所示。过 t1 和 t 2

点的大圆即为孪生面的面痕( K 1 ) ,由此即可定出其极点 K 1。

( 4) 求孪生方向 η1。为此, 首先将孪生面面痕( K 1 )绕 t 1 轴旋转某一θ角(见图 3-25) , 使

( K 1 )转到基圆上(因而极射投影面由M 1 变为 K 1 )。此时( M1 ) , ( M2 )两个面痕转至图 3-25 中

实线圆弧(大圆)位置, 其交点即为变换投影面后棱 E�的位置, ( M2 )面痕与基圆的交点即为

变换后 t 2 的位置( t 1 当然不变)。其次,作出 M 1 面绕 t 1 旋转 ω1 角后的位置 T 1。图 3-25 中虚

线即为 T 1 面面痕( T 1 ) (通过 t 1 点的大圆弧) , T 1 为其极点。同样可作出 M 2 面绕 t 2 旋转 ω2

角后的位置 T 2 (面痕为虚线( T 2 ) ,极点为 T 2 )。面痕( T 1 )和( T 2 )的交点 E′就是OE在孪生后

的取向。从孪生的几何关系(见图 3-18)可知, E 和 E′所决定的平面与K 1 面的交线就是孪生

方向。故在图 3-25中通过 E , E′两点的大圆与基圆(即( K 1 )面痕)的交点就是孪生方向 η1。

( 5) 求第二不畸变面 K 2 和第二不畸变方向η2。首先作出一条位于 K 1 面上并垂直于 η1

的晶向SN (即图 3-17 中 Z 轴)。那么从孪生的几何关系可知, K 2 面必通过 S , N 两点。K 2 在

孪生后的位置 K 2′可看成是由 K 2 面绕SN轴旋转 2( 90- 2�)角而得到( 2�是K 1 和K 2 面交成

的锐角,见图 3-17和图 3-19)。K 2 和 K 2′必然对称于以η1 为法线的平面(即图 3-25中通过 S,
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图 3-24 用极射投影确定孪生要素 图 3-25 孪生的几何关系

N 两点和投影中心 K 1 的直径平面)。据此, 就可以用尝试法确定 K 2 面的位置。这里我们着

眼点(或感兴趣的晶向)是 K 2 面与 M 1 面及 M 2 面的交线 D 1 及 D2。D 1 (或 D2 )点必须同时满

足两个条件: ① D 1 (或 D 2 )在孪生后的位置D 1′(或D2′)必为K 2′面与 T 1 面(或 T 2 面)的交点;

② D 1 和D1′(或 D 2 和 D 2′)必须对称于SN平面。如果我们任取一个通过 S, N 点的大圆为 K 2

面,那么根据对称性, 我们立即可以画出相应的K 2′面,因而 D 1 , D 2 , D 1′和D 2′点也随之而定。但

一般来说这 4个点并不满足上述第②个条件。因此我们就需要尝试地取另外一个通过 S, N

点的大圆作为 K 2 面, 求出另外一组 D1 , D 2 , D 1′和 D2′点。如果这 4个点仍不符合条件②, 则上

述过程还要继续下去,直到所得到的 4个点 D1 , D2 , D 1′和 D 2′满足条件②为止。这时的 K 2 面

才是真正的第二不畸变面。K 2 确定以后,第二不畸变方向 η2 就很容易确定, 因为它必须位

于 K 2 面上, 又垂直于 K 1 和 K 2 面的交线SN。

至于孪生时的切变 γ,只要利用乌氏网测定从 D 1 到 D′1 (或从 D2 到 D′2 )绕SN轴旋转的

角度D 1 D′1 (或D 2 D′2 )即可求得。因为D 1D′1 = D2 D′2 = 2× ( 90°- 2�) = 180°- 4�(这里 2�是 K 1

和 K 2 面夹的锐角) ,所以 γ= 2ct g2�= 2ctg 90°-
D 2 D2′

2
。

至此,孪生 4要素及切变 γ都已完全确定。上述分析方法具有一定的普遍意义。例如,

根据样品两个侧面上的面痕确定滑移面或马氏体相变的惯析面都可利用这种方法。

3.11 滑移和孪生的比较

( 1) 相同方面

1) 从宏观上看,二者都是晶体在剪应力作用下发生的均匀剪切变形。

2) 从微观上看, 二者都是晶体范性形变的基本方式, 是晶体的一部分相对于另一部分

沿一定的晶面和晶向平移。
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3) 二者都不改变晶体结构。

4) 从变形机制看,二者都是晶体中位错运动的结果。

( 2) 不同方面

1) 滑移不改变位向, 即晶体中已滑移部分和未滑移部分的位向相同。孪生则改变位向,

即已孪生部分(孪晶)和未孪生部分(基体)的位向不同,而且两部分具有特定的位向关系(对

称关系)。

2) 滑移时原子的位移是沿滑移方向的原子间距的整数倍,而且在一个滑移面上的总位

移往往很大。但孪生时原子的位移小于孪生方向的原子间距。例如, F CC 晶体孪生时, 原子

的位移只有孪生方向的原子间距
a
2
〈112〉的三分之一。

3) 滑移时只要晶体有足够的塑性,切变 γ可以为任意值。但孪生时切变 γ是一个确定

值(由晶体结构决定) ,且一般都较小。因此滑移可以对晶体的塑性变形有很大的贡献, 而孪

生对塑性变形的直接贡献则非常有限。虽然由于孪生引起位向变化,可能进一步诱发滑移,

但总的来说,如果某种晶体的主要变形方式是孪生, 则它往往比较脆。

 图 3-26 �在镉单晶的拉伸曲线上由

于孪生引起的锯齿形脉动

4) 虽然从宏观上看, 滑移和孪生都是均匀切变, 但从微观上看, 孪生比滑移变形更均

匀, 因为在孪生时每相邻两层平行于孪生面的原子层都发生同样大小的相对位移(对 FCC

晶体相对位移是
1
6
〈112〉;对 BCC 晶体是

1
6
〈111〉)。而滑移时,相邻滑移线间的距离达到数

百埃以上, 相邻滑移带间的距离则更大, 但滑移只

发生在滑移线处, 滑移线之间及滑移带之间的区域

均无变形,故变形是不均匀分布的。

5) 滑移过程比较平缓, 因而相应的拉伸曲线比

较光滑、连续。孪生往往是突然发生的, 甚至可以听

见急促的响声 (例如锡、镉等单晶在孪生时发生“喊

叫”声) ,相应的拉伸曲线上出现锯齿形的脉动, 如图

3-26 所示。

6) 滑移和孪生发生的条件往往不同。晶体的对

称度越低, 越容易发生孪生。例如, 在α-U (底心正交

结构)、锆、锌、镉( CPH 结构)和锑(菱方结构)等金属

中往往观察到大量的粗大孪晶。此外,变形温度越低,

加载速率越高(如冲击加载) , 也越容易发生孪生。

7) 滑移有确定的 (虽然是近似的)临界分切应

力, 而孪生是否也存在着确定的临界分切应力则尚

无实验证据,但一般来说, 引起孪生所需的分切应力

往往高于滑移的临界分切应力。

8) 滑移是全位错运动的结果,孪生则是分位错

运动的结果(见 4.23 节)。

最后讨论如何根据变形后的样品表面形貌来区

别孪晶、滑移带和形变带。有人提出,在同样放大倍数

的显微镜下观察,孪晶比滑移线(或带)粗。这个结论
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在有些情况下是对的,例如 FCC 晶体的退火孪晶就非常粗大。但它并不普遍成立。事实上孪晶

和滑移带的宽度都和变形量有关。比较可靠的识别方法是, 先将变形后的样品表面磨光或抛

光, 使变形痕迹(孪晶、滑移带或形变带)全部消失。再选用适当的腐刻剂腐蚀样品表面, 然后在

显微镜下观察。如果看不到变形痕迹(即样品表面处处衬度一样) , 则该样品原来的表面形变痕

迹必为滑移带。这是因为滑移不会引起位向差,故表面各处腐蚀速率相同,原来光滑的平面始

终保持平面,没有反差。如果在腐蚀后的样品表面上重新出现变形痕迹, 则它必为孪晶或形变

带, 因为孪晶和形变带内的位向是不同于周围未变形区域的,因而其腐蚀速率也不同于未变形

区, 故在表面就出现衬度不同的区域。为了进一步区别孪晶和滑移带,可将样品再进行变形,经

过磨(抛)光、腐蚀后再在显微镜下观察。如果由于第二次变形而使衬度进一步增加了, 则该变

形区是形变带;若衬度不变,则变形区是孪晶。这是因为孪晶和基体的位向差是一定的, 不随形

变量增加而增加,而形变带内和带外的位向差则随形变量增加而增加。

3.12 多晶体范性形变的一般特点

从本节起,我们将在单晶体范性形变的基础上进一步讨论多晶体范性形变的特点。本节

着重讨论微观特点,随后各节将讨论宏观特点及若干实际问题。

图 3-27 B多晶 α-Fe 的拉伸

试验结果

( a)室温 ( b)高温

3.12.1 晶粒边界

多晶材料是由许多取向不同的小单晶体即晶粒组成的。晶粒和晶粒之间的过渡区域就

称晶粒边界或简称晶界。

晶界内的原子是如何排列的呢? 或者说,晶界的本质是什么? 早期, 人们根据在高温下

晶粒和晶粒之间会发生“粘性流动”这一实验现象,认为晶界材料是无定性物质, 即原子完全

混乱排列的非晶态材料, 就像沥青、玻璃那样。也有人对晶

界内原子的排列提出了各种模型和理论, 如无序群模型、小

岛模型等等。自从位错理论提出后,人们又对晶界的结构提

出了各种位错模型, 其中小角度晶界 (即相邻晶粒的位向差

很小(例如小于 3°)的晶界)的位错模型已得到公认,并有实

验证据,我们将在第 4章讨论。总起来说可以认为, 晶界是有

大量缺陷的晶态材料, 这里不仅有大量的位错, 还有许多点

缺陷(空位和间隙原子)。此外,材料中的杂质原子或某些沉

淀相也往往优先分布在晶粒边界。作为晶粒与晶粒间的过

渡层,晶界的厚度往往只有几个或十几个原子间距。这样薄

层的晶界具有什么性质? 它在多晶体范性形变中起着什么

作用?

为了研究晶界的力学行为, 有人将同样的多晶 α-F e 试

样分别在室温和高温下进行拉伸试验。这些试样的晶界都

近似垂直于试样轴。试验结果发现, 在室温下拉伸时, 靠近

晶界处试样的直径变化很小, 远离晶界处则直径显著减小。

在高温下拉伸时情况恰好相反: 晶界附近试样显著变细, 远
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离晶界处则变化很小,如图 3-27所示。

这个试验表明,低温或室温下, 晶界强而晶粒本身弱;高温下则相反。这样就必然存在着

一个温度, 在此温度下晶界和晶粒本身强度相等。这个温度便称为等强温度( equicohesive

t emperature )。图 3-28定性地画出了晶界和晶粒的强度随温度的变化, 并标出了等强温度

T e q。从图还可看出, T eq和变形速率有关。变形速率越高,晶界越强, 而晶粒的强度与变形速

率关系不大,因而 T eq升高。

图 3-28 晶界和晶粒的强度随温度的变化

晶界在多晶体范性形变中起什么作用呢? 大体上有四方面作用。

( 1) 协调作用

多晶体在范性形变时各晶粒都要通过滑移或孪生而变形。但由于多晶体是一个整体, 各

晶粒的变形不能是任意的,而必须相互协调, 否则在晶界处就会裂开。晶界正是起着协调相

邻晶粒的变形的作用。由于协调变形的要求,在晶界处变形必须连续, 亦即两个相邻晶粒在

晶界处的变形必须相同。为了用实验证实晶界处变形的连续性,有人做了专门的硬度实验,

即从一个晶粒的中心到另一个相邻晶粒的中心逐点打硬度,结果发现, 两个晶粒在晶界处的

硬度是非常相近的。

( 2) 障碍作用

在低温或室温下变形时,由于晶界比晶粒强, 故滑移主要在晶粒内进行。它不可能穿过

晶界而在相邻晶粒内进行。可见,晶界限制了滑移。另一方面, 由于晶界内大量缺陷的应力

场,使晶粒内部(特别是靠近晶界区)滑移更困难, 或者说,需要更高的外加应力才能滑移。这

就是晶界的障碍作用。

( 3) 促进作用

在高温下变形时,由于晶界比晶粒弱, 故除了晶粒内滑移外, 相邻两个晶粒还会沿着晶

界发生相对滑动,此称为晶界滑动。晶界滑动也造成晶体宏观塑性变形, 但变形量往往远小

于滑移和孪生引起的塑性变形。

晶界滑动往往伴随着晶界迁移。所谓晶界迁移就是一个晶粒内的原子通过扩散向另一

个晶粒定向移动,造成晶界从一个位置迁移到另一个位置。为什么晶界滑动会伴随着晶界迁

移呢? 让我们分析一下三个相邻晶粒之间的晶界发生滑动的情形。图 3-29( a )是晶界滑动前

三个晶界的位置。我们在 3.7节曾指出, 位向不同的区域(如基体和孪晶)之间的界面处是存
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在着界面能的,因而不同位向的晶粒之间也存在晶界界面能, 从“力”的角度说, 就是存在着

界面张力。如果三晶粒的结构相同(同一种相) , 那么晶粒 1, 2, 3之间的界面张力必相等, T 1 2

= T 23 = T 31。由平衡条件可知,汇交于一点的三个相等的力必然相交成 120°的角。现在, 假定

晶粒 1和 2发生相对滑动, 如图 3-29( b)所示。由于滑动后三条晶界不再相交于一点, 故三个

界面张力不可能平衡,或者说体系必处于较高的能量状态, 因而在界面张力(或界面能)作用

下,晶粒 3内的原子必向晶粒 1扩散, 使晶界13发生迁移,直到三晶界再次汇交于一点, 如图

3-29( c)所示。如果随后再沿其它各晶界(晶界13, 23等)发生滑动和迁移, 原来的晶界就可以

迁移到其它任何位置,如图 3-29( d )和( e)所示。由此可见,整个晶界滑动-迁移过程就是在外

力作用下的晶界滑动和在界面能驱动下的晶界迁移过程。

图 3-29 晶界滑动和迁移过程

( 4) 起裂作用

一方面,由于晶界阻碍滑移, 此处往往应力集中(在 4.19 节将分析由于位错塞积引起的

应力集中) ;另一方面, 由于杂质和脆性, 第二相往往优先分布于晶界, 使晶界变脆;这样一

来,在变形过程中裂纹往往起源于晶界。此外,由于晶界处缺陷多, 原子处于能量较高的不稳

定状态,在腐蚀介质作用下, 晶界往往优先被腐蚀(所谓晶间腐蚀) ,形成微裂纹。

3.12.2 多晶体范性形变的微观特点

和单晶体的范性形变相比,多晶体的范性形变有三个突出的微观特点, 即: 多方式、多

滑移和不均匀。

( 1) 多方式

多晶体的范性形变方式除了滑移和孪生外,还有晶界滑动和迁移, 以及点缺陷的定向扩

散。
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滑移和孪生是室温和低温下范性形变的重要方式,此时外加应力超过晶体的屈服极限。

晶界滑动和迁移是高温下的范性形变方式之一, 此时外加应力往往低于该温度下的屈

服极限。例如, 对高温合金经常进行的蠕变试验就是在高温和远低于屈服极限的外应力作用

下的长时间力学试验,此时试样会发生随时间不断增加的缓慢的塑性变形(蠕变) , 其微观变

形方式主要就是晶界滑动和迁移。

如果试验温度非常高,而外加应力非常低, 那么还可能出现由于点缺陷的定向扩散而引

起的塑性变形(亦称扩散蠕变)。在这种情况下,由于温度极高, 间隙原子和空位等点缺陷的

迁移率很大, 在外加应力作用下它们将发生定向扩散: 间隙原子运动到和拉应力垂直的晶

面之间, 使晶体沿拉应力方向膨胀, 或者空位运动到和压应力垂直的晶面上,使晶体沿压应

力方向收缩。

由上述可见,多晶体可能有四种微观的范性形变方式。至于何种方式占主导地位取决于

变形温度和应力。

( 2) 多滑移

和单晶体不同,多晶体变形时开动的滑移系统不仅仅取决于外加应力, 而且取决于协调

变形的要求。理论分析表明, 为了维持多晶体的完整性,即在晶界处既不出现裂纹, 也不发生

原子的堆积,每个晶粒至少要有五个滑移系统同时开动, 虽然这些系统的分切应力并非都最

大。实验观察也证明,多滑移是多晶体范性形变时的一个普遍现象。

( 3) 不均匀

和单晶体相比,多晶体的范性形变更加不均匀。除了更多系统的多滑移外, 由于晶界的

约束作用,晶粒中心区的滑移量也大于边缘区(即晶界附近的区域)。在晶体发生转动时(见

3.4节) , 中心区的转角也大于边缘区,因此多晶体变形后的组织中会出现更多、更明显的滑

移带、形变带和晶面弯曲, 也会形成更多的晶体缺陷(见第 4章)。

作为不均匀变形的实际例子,下面讨论一下“桔皮组织”。所谓桔皮组织就是金属经过冷

加工以后自由表面(外表面)凹凸不平,好像用鹅卵石铺的马路或桔子皮一样。其形成的原因

就是因为晶粒中心的滑移量大,因而表面滑移台阶高, 而边缘区滑移量小,因而滑移台阶低。

这种桔皮组织严重影响产品的外观或零件间的相互配合。显然晶粒越粗大,桔皮组织越严

重,故为了消除或减轻桔皮组织, 应尽量采用细晶粒材料。

以上讨论了多晶体范性形变的三个基本特点。由于这些特点, 特别是由于多滑移和变形

的不均匀性,又派生出其它一系列特点, 包括: ① 产生内应力;② 出现加工硬化;③ 形成纤

维组织(即杂质和第二相择优分布)和择优取向(织构)。

3.12.3 晶粒度及其对性能的影响

所谓晶粒度就是指晶粒的大小。它可以用单位体积材料中的晶粒数或单位截面面积内

的晶粒数来度量。一种较近似、但较方便的表示方法是将晶粒近似地看成是球形, 把各球形

晶粒的平均直径 d 作为晶粒度的度量。

晶粒度对晶体的各种性能都有影响,而影响最大的是力学性能, 特别是对屈服极限的影

响。

一般来说,晶粒越细, 阻碍滑移的晶界便越多(或晶界面积越大) ,屈服极限也就越高。实

验发现,大多数金属的屈服极限 σy 和晶粒度 d 有以下关系:
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σy = σi + K d
-

1
2

式中σi 和 K 都是常数。这个公式称为 Hall-Petch 公式。许多加工硬化的位错理论也导出了

这样的关系式,这里就不详细讨论了。精细的实验表明, 具有明显屈服点的金属特别符合上

述公式,而没有明显屈服点的 FCC金属则不甚符合。

除了屈服极限外,金属的硬度和晶粒度也有一定的关系, 例如:

HV 或  H B = A + Bd
-

1
4

式中 H V 或 HB 分别是维氏或布氏硬度。A 和 B 是常数。显然这个公式有一个前提, 即压

痕大于晶粒直径。否则, 塑性变形都发生在一个晶粒内部,晶界的影响就不大, 因而晶粒度对

硬度也就没有多大的影响。

晶粒度对晶体的形变硬化行为也有很大的影响。

3.13 冷加工金属的储能和内应力

冷加工会引起点阵畸变或晶格扭曲。与此相应,晶体内部也就储存了一定的畸变能(弹

性能)。实验结果表明, 在冷加工过程中消耗于塑性变形的功有 5%是以畸变能的形式储存

在晶体内部, 其余 95%变成热而消失掉。晶体内部储能的大小和很多因素有关,如形变温

度、形变量、晶粒度等。温度越低、形变量越大、晶粒越细,储能也越大。值得注意的是, 随着

变形量的增加,储能增加得越来越少, 最后达到一个极限值(一般为几 J/ mol到几十J / mol)。

晶体中既然存在着一定的畸变能, 相应地就有一定的内应力。所谓内应力就是在晶体内部各

部分之间的相互作用力。根据作用力与反作用力的关系,如果晶体内一部分受拉应力, 另一部分

就一定受同样大小的压应力,因此,从整个晶体看, 内应力是相互平衡的, 即晶体整体并没有合成

的应力。由于内应力是在卸载后仍然保留在晶体内部的应力,故又叫残余应力。

根据内应力作用的范围(或分布范围)可以将它分成两大类。一类是所谓宏观内应力, 它

是在比较大的范围内(例如在整个试样或零件的横断面上)相互平衡的拉应力和压应力。另

一类是微观内应力,它是在晶粒甚至晶胞范围内相互平衡的拉应力和压应力。

一般来说, 产生内应力的原因是不均匀变形, 而引起不均匀变形的因素则有许多,例如

冷加工、冷却不均匀、温度不均匀、形变不均匀, 以及局部相变等。

冷加工既可引起宏观内应力,也可引起微观内应力。

作为宏观内应力的例子,我们假定有一根金属圆棒, 受弯矩 M 作用,如图 3-30所示。当

弯矩 M= M 1 时,圆棒最上部及最下部纤维恰好达到弹性极限 σ1 (见图 3-30( a ) ) , 根据虎克

定律,这时应力分布是直线分布(图 3-30( b) )。如果这时将弯矩 M1 卸掉, 金属棒就立即恢复

原状, 因而不存在内应力。但是如果弯矩 M 1 增加到 M 2 , 那么圆棒上部和下部的某些纤维所

受的应力便超过弹性极限,因而发生塑性变形(上部纤维被拉长,下部纤维则缩短)。这时应

力分布如图 3-30( c)所示, 最大应力是σ2 (请对照图 3-30( a ) )。若此时将弯矩卸掉, 应力分布

将会怎样? 为回答此问题,可假定 M2 仍然存在, 但反方向加一个大小相等的弯矩 M 2′( M 2′=

- M 2 )。由于卸载过程应该是弹性变形(弹性恢复) ,故 M2′引起的应力分布应为直线分布, 如

图 3-30( d )所示。因 M 2′= - M 2 ,故图 3-30( c)和( d )中曲线下的面积(阴影区的面积)应该相

等, 这就要求 σ2′> σ2。最后的应力分布应该是图 3-30( c)和( d )的迭加, 结果如图 3-30( e)所
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示。由此可见,经过塑性弯曲后的金属棒内是存在内应力的。

图 3-30 金属棒冷弯时内应力的产生过程

 图 3-31 燃料元件内的温度分布和应力分布

( a) T中心< 660℃ ( b) T中心> 660℃

现在再来讨论由于零部件内部温度不匀引起的热应力和由于局部相变引起的相变应

力。为此我们来分析一根燃料元件棒(用铝或其它金属管包覆的铀棒)在反应堆运行时的内

应力。由于铀的裂变反应,铀棒的温度很高。但包覆管是和冷却水接触的,故温度很低, 这样

一来,从铀棒中心到包覆管表面就存在着较大的(径向)温度梯度, 如图 3-31所示。不同温度

区的材料将发生不同程度的热膨胀,从而形成

内应力, 即热应力。如果铀棒中心温度高于

660℃, 则发生 α-U→β-U 的相变, 并伴随着体

积显著膨胀,于是在中心区和外围的未相变区

之间便产生相变应力,因而燃料元件内的总内

应力就是热应力和相变应力的迭加 ( 见图

3-31)。

作为微观应力的例子,让我们分析多晶体

内不同位向的相邻晶粒在拉应力 σ作用下的

变形情况。在图 3-32中, 晶粒 1和 2的滑移面

和 σ大约成 45°, 因而分切应力较大, 容易滑

移。人们称这样的晶粒为软位向晶粒。晶粒 3

和 4 的滑移面分别近似地垂直和平行于拉应

力σ, 故不易滑移,是硬位向晶粒。显然软位向

晶粒的屈服极限低于硬位向晶粒。因此, 在拉

应力 σ作用下,软位向的晶粒塑性变形多, 硬

位向的晶粒塑性变形少或仍在弹性变形范围。

这样一来, 在卸载后, 由于软位向晶粒的残余

变形(永久变形)大,而硬位向晶粒的残余变形

小, 前者就受到压应力作用, 后者则受到拉应

力作用。

在晶体范性形变过程中,由于形成各种缺
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图 3-32 �多晶体中由于相邻

晶粒位向不同而产

生内应力

陷,造成点阵畸变, 从而形成弹性应力场, 这也是造成微观内应

力的重要原因。

关于冷却不均匀、温度不均匀、相变不均匀等造成的内应力

我们就不详细讨论了。

最后,我们简单讨论一下储能和内应力对金属性能的影响。

金属在冷加工中的储能和内应力对金属的加工、热处理、和

使用性能都有重大影响。总的来说, 由于内部储能和形成内应

力,金属从热力学上讲是处于不稳定状态。它可以造成以下几方

面危害:

( 1) 内应力可能迭加在工作应力上, 使零件在使用时过早破

坏或产生过量的塑性变形。

( 2) 内应力可能迭加在加工应力上, 使材料在加工时裂开。

这正是冷加工过程中往往需要多次退火的原因。

( 3) 储能和内应力可以加速退火过程。

( 4) 储能和内应力使金属在化学上更不稳定, 因而容易被腐蚀,这种由于应力作用而加

速的腐蚀称为应力腐蚀。

事物都是一分为二的。在生产实际中有时也故意在金属中创造内应力, 以提高某些力学

性能。例如, 为了防止金属脆性断裂,特别是为了防止疲劳断裂, 就可以预先进行表面喷丸处

理。就是说,预先用小铁丸喷射到金属表面, 造成表面压痕,因而表层受压应力作用, 次表层

则受拉应力作用。由于试样或零件的断裂往往是表面裂纹在拉应力作用下向内层扩展的结

果,故表面预先存在的压应力对于防止断裂是有益的。

3.14 应 变 硬 化

应变硬化又称加工硬化,是材料重要的力学行为(或特性)之一, 具有较大的实际意义。

3.14.1 应变硬化现象

实践表明,金属在冷加工过程中, 要想不断地塑性变形,就需要不断增加外应力(亦称流

变应力)。这表明, 金属对塑性变形的抗力是随变形量的增加而增加的。这种流变应力随应

变的增加而增加的现象就称为应变硬化。

无论单晶体还是多晶体,其应变硬化行为都可用硬化曲线来表示。所谓硬化曲线就是晶

体变形时流变应力和应变的关系曲线。不过,单晶体和多晶体硬化曲线的含义有质的差别。

对单晶体, 流变应力是指作用在滑移面上沿着滑移方向的剪应力(分切应力)τ, 而应变则是

指剪应变(或切变)γ, 因此,单晶体的硬化曲线就是 τ-γ曲线(见 3.6 节)。对多晶体,应变是

指在主流动方向(主要变形方向)的变形量,流变应力则是指引起该应变的应力。例如, 多晶

体在拉伸时的硬化曲线就是拉应力σ和拉伸应变 ε的关系曲线,即常见的拉伸曲线。

硬化会使金属的力学性能发生什么变化呢? 这只要分析一下金属的拉伸曲线(图 3-33)

就清楚了。

假定作用在试样横截面上的名义应力(或条件应力, 即用拉伸载荷除以试样的初始横截
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面积得到的应力) oa超过了屈服极限oa 0 ( oa 0 = σ0. 2 ) , 那么试样就发生塑性变形, 总的应变为

a c(见图 3-33)。如果这时逐渐减少应力(卸载) , 那么试样就沿直线cd缩短( cd近似地平行于

直线ob)。当载荷完全卸去后,试样仍保留一定的残余变形(或永久变形) od ( od≈bc) , 因为只

有弹性变形部分( a b段)是可以恢复的。现在, 如果再次拉伸, 直到断裂, 那么拉伸曲线将是

d cef 。显然,第二次拉伸只有达到 c点时才开始塑性变形。可见,材料的屈服极限提高了(由

oa 0 提高到oa )。或者说,由于预先的塑性变形(第一次拉伸) , 使以后塑性变形更困难了。此

外, 如果第一次拉伸一直到断裂, 那么试样的总应变 (延伸率)为oh, 但第二次拉伸时试样断

裂后的总应变为d h< oh,可见延伸率减少了, 亦即材料的塑性更差了。

图 3-33 金属典型的拉伸曲线

塑性变形对强度极限(拉伸强度)有什么影

响呢? 从图 3-33看似无影响,因为两次拉伸过

程中应力和应变都沿着曲线cef 变化。但事实上

这个结论是不对的。问题在于在计算名义应力

时都采用了第一次拉伸前的初始横截面积, 而

实际上第二次拉伸的初始横截面积比它小, 因

而算出的应力应更大。因此为了显示塑性变形

对强度极限的影响, 应该采用一些横截面积相

同, 但预变形 (塑性变形)不同试样进行拉伸试

验,这样就得到图 3-34( a )所示的拉伸曲线。图

3-34( b)画出了 c, d , e, f , g 等 5个试样在第二次拉伸时的拉伸曲线,它们都经过了第一次拉

伸,最大拉伸应力(即卸载前的最大拉应力)分别为图 3-34( a )中的oc, od , oe, of 和og ,第一次

拉伸后 5 个试样的横截面积都相同。

图 3-34 具有相同横截面、不同预变形的试样的拉伸曲线

从图 3-34可以看出, 塑性变形会使金属的强度性能(屈服极限、硬度、强度极限、弹性模

量等)提高, 而塑性性能(延伸率、断面收缩率等)降低。但是,不同的性能, 其变化大小是不同

的。例如,屈服极限提高得多, 而强度极限增加较少,杨氏模量的变化也很小。这样一来, 随

着塑性变形量的增加,屈服极限和强度极限越来越接近, 因而金属发生脆性断裂的危险性便
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越来越大了。

应变硬化的原因当然不限于单向拉伸变形。事实上,在生产实际中, 应变硬化往往是由

图 3-35 冷拉铜线的力学性能和加工率的关系

于各种冷加工引起的。金属经过冷加工以

后,强度性能也会提高, 塑性则降低。图 3-35

画出了冷拉铜线的力学性能和加工率的关

系。

定量描述晶体硬化行为的主要参数有

两个。一个是材料的屈服极限,另一个是“硬

化速率”或硬化系数 k。k=
dσ
dε

, 其意义是增

加单位应变所需增加的应力。不过这里的应

力 σ是真应力 (即以瞬时的载荷除以该瞬时

试样的横断面积) , 因而 k 就是真应力-应变

曲线上各点的斜率。在变形量不大的情况下,也可以用名义应力-应变曲线的斜率来近似地

表示硬化速率。

3.14.2 实际晶体的硬化行为

如上所述,晶体的硬化行为可以通过单向拉伸试验, 测定其拉伸曲线来确定。这里只是

简单地归纳一下某些典型晶体,特别是 FCC和 BCC 晶体的应变硬化特点。

F CC 晶体的硬化特点如下:

( 1) 屈服极限比较低, 往往低于其它晶体。

( 2) 硬化速率比较高, 往往高于其它晶体。

( 3) 延伸率高, 即塑性好。事实上, FCC 晶体不发生脆性解理断裂(见 3.17 节)。

( 4) 应力-应变曲线可划分为 4个区,如图 3-36( a )所示。这 4 个区是: Ⅰ——弹性变形

区, 应力-应变成直线关系 (符合虎克定律) ;Ⅱ——过渡区, 硬化速率不断减少;Ⅲ——线性

硬化区,应变硬化速率保持恒定值;Ⅳ——抛物线硬化区,此时应力 σ正比于 ε,硬化速率

不断减小。人们认为, 过渡区是由于试样内晶粒度和亚结构不同,因而变形很不均匀造成的。

线性硬化区主要是多滑移引起的,而抛物线硬化区则和交滑移密切相关, 因为交滑移会使应

力暂时松弛,因而硬化速率减小。至于各区的范围(各段曲线的长短)则和具体金属有关, 特

别是和金属的塑性有关。

BCC晶体的拉伸曲线如图 3-36( b)所示。它除了有弹性变形区(Ⅰ)、抛物线硬化区(Ⅲ)

以外,还有一个特别的流动区(Ⅱ) , 其特点是有一个明显的屈服点。当应力低于某一临界值

(上屈服点)σyu时,只有弹性变形。当应力达到σyu时突然发生显著的塑性变形, 且使试样继续

变形所需的应力迅速减小到更低的临界值 (下屈服点)σy l。只要外应力维持在恒定的 σyl值,

试样就能继续伸长(塑性流动) ,直到第Ⅲ阶段开始, 试样才发生明显的硬化。这种具有明确

的屈服点(明确的弹性——塑性变形分界点)和塑性流动现象就叫明显屈服点现象。实验表

明,明显屈服点现象和材料的纯度及试验温度都有关。例如,极纯的α-Fe 在拉伸时并无明显

屈服现象,但只要铁中含有微量杂质(间隙式杂质,如 0.04%的 C 或 N ) , 就会出现明显屈服
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图 3-36 典型的拉伸曲线

( a ) F CC , C P H 和其它大部分金属 ( b) BC C 金属

点现象。随着温度的升高,屈服极限急剧降低, 明显屈服点现象也消失。

和明显屈服点现象密切相关的还有两个其它的现象,即流动带和应变时效现象。

流动带又称吕德-切尔诺夫带( Lüder-Черновb an d)。它是光滑的 BCC 金属试样在拉伸

后表面出现的斜线,大致和拉伸方向成 45°角。其形成原因是由于 BCC 晶体变形极不均匀。

例如, 在单向拉伸时, 往往在试样夹持端附近首先发生塑性变形, 因为此处由于夹头作用引

起应力集中,应力首先达到σy u。一旦开始变形,由于继续变形所需的应力σy l低于 σyu , 故该处

将继续塑性流动,直到显著硬化, 引起相邻区域应力集中而开始塑性变形。于是, 塑性流动就

从最初变形区,转到相邻区, 依次类推。可见,整个变形过程是依次在各区进行的, 而不是在

试样各处同时发生的。这样一来,相邻变形区之间就出现“边界”, 此边界即为流动线。

应变时效现象是指经过预拉伸至流动平台附近(σ≈σy l处)然后卸载的 BCC 晶体,在第二

次拉伸时, 其屈服极限随着卸载后停放的时间增加而提高。如果预拉伸卸载后立即进行第二次

拉伸,则屈服极限为 σyl ;若卸载后停放了较长的时间再拉伸, 则屈服极限为 σyu (σyu > σyl )。

明显屈服点及其相关现象可以用位错理论满意地解释(见 4.15 节)。

3.14.3 影响应变硬化的因素

影响金属应变硬化的主要因素有: 变形温度、变形速度、晶粒度、合金元素等。

( 1) 变形温度

一般,温度越高, 屈服极限越低,硬化速率也越小。具体的影响还和金属种类有关。例如,

对 F CC 晶体,温度主要影响硬化速率, 对屈服极限影响不大。对 BCC 晶体, 情况恰好相反,

屈服极限随着温度降低而急剧增加,硬化速率则与温度关系不太大。对 CPH 晶体, 特别是

c/ a 比较大的锌、镉、镁等晶体,温度升高则屈服极限显著降低。

( 2) 变形速度

原子热运动(或称热激活)会促进塑性变形,而热运动不但和温度有关, 而且和变形速度

有关。因此,增加变形速度就相当于降低温度, 因为二者都抑止了原子的热运动。当然原子

扩散主要取决于温度,变形速度的影响要小得多。实际上, 在普通拉伸试验范围内改变变形

速度对拉伸曲线没有多大的影响。
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但是,在高速变形时就可能出现新的情况。例如金属可能自动升温(因为塑性变形过程

中产生的热量来不及散出去)。实验证明,在最快的拉伸试验中 ( dε/ dt≈8000% / s) , 颈缩断

面的温度可能升高 200℃,从而引起金属软化, 拉伸曲线也就急剧下降。

当变形速率非常高时还可能发生质的变化,金属的爆炸成形就是一个典型的例子。所谓

爆炸变形就是通过炸药爆炸产生高强度冲击波,使金属变形。实践证明, 在高强度冲击波作

用下材料的性能会发生显著变化。经过爆炸变形以后的钢材,屈服极限可以提高一倍, 硬度

显著增加,延伸率则减半, 脆性转变温度也升高,因而材料变脆(见 3.17节)。值得注意的是,

通过控制炸药的数量及爆炸次数,有可能控制硬度的数值及分布。例如, 有可能使奥氏体锰

钢的表面硬度提高两倍,而中心硬度仍不变。实践证明,这种硬化效果要比冷加工大得多, 因

为即使是高度冷轧(加工率为 95% )的钢板, 硬度也只提高一倍。

为什么爆炸变形会引起金属性能显著变化呢? 这就和爆炸变形的微观过程有关。实验

发现, 爆炸过程有以下一些微观特点: ① 形成大量的孪晶,而滑移则或多或少地受到抑制,

即使是滑移系统很多的 F CC 晶体, 情况也是如此。这种孪晶就是硬化的一个原因。② 产生

大量的点缺陷(比冷加工产生的点缺陷多得多)。③ 很容易发生再结晶和相变 (如时效 ) , 造

成相变强化。④ 位错密度大大增加。

以上讲的是一般规律, 但也有些例外。例如有的金属出现爆炸软化或晶体反而更完善

(缺陷更少)的现象。这表明,爆炸变形是一个由许多因素决定的复杂过程, 其具体效果目前

仍需由实验测定。

( 3) 晶粒度

晶粒越细, 屈服极限及硬度越高。这一点已在 3.12 节中讨论过了。此外, 晶粒度对拉伸

曲线也有影响。例如, FCC晶体在变形量不太大时, 晶粒越细,硬化越快, 曲线也越陡。但在

大变形量时, 晶粒度影响就不大了, 因为此时即使是大晶粒的试样也发生显著的多滑移, 硬

化也很严重。对 CPH 晶体来说,由于硬化的主要原因是晶界阻碍滑移, 故晶粒越细,硬化越

快。硬化曲线随着晶粒度减小而急剧上升(变陡)。对 BCC 晶体来说, 硬化曲线的形状主要取

决于间隙式杂质元素。

( 4) 合金元素

工程材料大都是二元或多元合金。从力学性能上讲,加合金元素大都是为了强化金属,

即提高屈服极限和硬化速率,或延长硬化阶段。同时, 也容易使金属变脆。

合金元素的效果取决于它的数量、形态和分布。一般来说,弥散分布的细小沉淀相(相距

大约 10nm)的强化效果最大,固溶强化次之,形成粗大的沉淀相时, 强化效果最差。至于间

隙式元素,它主要影响 BCC晶体的硬化行为(见前述)。

关于合金硬化的机制,将在第 4章进一步讨论。

3.14.4 应变硬化在生产实际中的意义

在生产实际中,应变硬化有不利方面, 也有有利方面。

不利方面是: 1) 由于金属在加工过程中塑性变形抗力不断增加,使金属的冷加工需要

消耗更多的功率; 2) 由于应变硬化使金属变脆, 因而在冷加工过程中需要进行多次中间退

火,使金属软化, 能够继续加工而不致裂开; 3) 有的金属(如铼)尽管某些使用性能很好, 但

由于解决不了加工问题,其应用受到很大限制。
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有利方面是: 1) 有些加工方法要求金属必须有一定的加工硬化。例如, 在用金属板材

冲压成杯子时,起初板的塑性变形只发生在模口处(图 3-37( b)的 r 处) ,因为此处应力集中。

如果板材没有或很少应变硬化, 那么随后的变形将始终在此处进行, 直到断裂, 这样冲压产

品将是一块圆板,而不是杯。只有板材发生硬化, 进一步的塑性变形才会相继在其它部位发

生,最后冲压成杯, 如图 3-37所示。金属的拉伸过程(如拉丝)也要求金属线材在模口处能迅

速硬化。2) 可以通过冷加工控制产品的最后性能。例如, 某些不锈钢冷轧后的强度可以提高

一倍以上。冷拉的钢丝绳不仅强度高,而且表面光洁。对于工业上广泛应用的铜导线, 由于

要求导电性好,不允许加合金元素, 加工硬化是提高其强度的唯一办法。3) 有些零部件在工

作条件表面会不断硬化,以达到表面耐冲击、耐磨损的要求。例如, 铁路的道岔由于经常受到

火车轮的冲击和磨损,必须具有很高的冲击韧性和表面硬度。为此, 人们采用奥氏体高锰钢

的道岔。这种材料的特点是应变硬化速率很高,因而在火车轮的冲击作用(相当于冷加工)

下,表面硬度可以达到很高的数值, 但中心部分韧性仍很好(因为是面心立方金属)。近年来

也有人采用爆炸硬化的办法对道岔进行预处理,这样可使表面硬度提高两倍。不过由于经济

方面的原因,爆炸变形方法主要还是用于宇航工业, 在普通工业中应用尚少。

图 3-37 金属板冲压成杯过程:

( a) 冲头进入 ( b) 正在冲压 ( c) 取出冲头

应变硬化虽能提高金属的强度性能,但它并不是工业上广泛应用的强化方法。这是因为

它受到两个限制。第一, 使用温度不能太高,否则由于退火效应, 金属会软化;第二, 由于硬化

会引起金属脆化,对于本来就很脆的金属,一般不宜利用应变硬化来提高强度性能 (但这一

点也不是绝对的,在特定条件下, 也可以用应变硬化来提高难熔金属钼和钨的强度性能)。

关于应变硬化的位错理论,我们将在下一章讨论。

3.15 多晶材料的择优取向(织构)

3.15.1 概述

  在一般情况下,多晶体内各晶粒在空间的取向是任意的, 各晶粒之间没有一定的位向关

系。这样一种位向分布就叫紊乱分布或无规分布。但是金属在冷加工以后, 各晶粒的位向就
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有一定的关系。例如某些晶面或晶向彼此平行,且都平行于零件的某一外部参考方向(如棒

轴,板面等)。这样一种位向分布就称为择优取向或简称织构。

形成织构的原因并不限于冷加工,其它一些冶金或热处理过程如铸造、电镀、气相沉积、

热加工、退火等等都可以产生织构。我们这里只讨论冷加工产生的织构, 简称加工织构或形

变织构。

织构的分类方法有多种。一种是按织构的形成原因分类, 如铸造织构、电镀织构、退火织

构(或称再结晶织构)、加工织构等。其中加工织构又可按加工方法进一步分为深冲织构、拉

伸织构、挤压织构、锻造织构、轧制织构等。另一种更常用的分类方法是按零件的外形将织构

分为丝织构和板织构。前者是各晶粒有一个(或几个)共同的晶向平行于一维零件(棒、丝、线

材等)的轴。后者是各晶粒有一个(或几个)共同的晶面平行于二维零件(板)的表面(板面) ,

并且还有一个(或几个)共同的晶向平行于轧制方向。第三种分类方法是按照共同晶向(或晶

面)的个数将织构分为单织构和双织构。前者是各晶粒只有一个共同的晶向平行于某参考方

向(或主变形方向) ,后者则具有两个共同的晶向。例如, 冷拉的体心立方金属线材就具有一

个简单的〈110〉织构, 而冷拉的面心立方线材就具有两个丝织构, 一个是〈111〉, 另一个是

〈100〉。(这表明, 存在着两类晶粒, 一类晶粒的〈111〉方向平行于线材轴间, 另一类晶粒的

〈100〉方向平行于线材轴向, 这就是双织构。在实际上还可能碰到多织构的情形(但织构太多

就等于无织构,为什么? )

我们在第 1章曾指出,单晶体是各向异性的, 由大量的、取向紊乱的晶粒组成的多晶体

则是伪各向同性的。那么有织构的多晶体的性能是否有方向性呢? 显然它也是各向异性的,

只是各向异性的程度不像单晶体那样显著而已。可以认为,无论从位向还是从性能看, 有织

构的多晶材料都介于单晶体和完全紊乱取向的多晶体之间。

由于织构引起金属各向异性,这在很多情形下都给金属的加工和使用带来麻烦。但有的

情况下各向异性也有好处,因此人们希望能根据需要, 控制织构。这就需要比较深入地了解

织构的特点、描述和测定方法以及它的形成规律和理论。

3.15.2 织构的描述和测定方法

3.15.2.1 织构的描述方法

  所谓描述织构, 就是要指出多晶体中某个(或某些)晶向或晶面与试样(或零件)的参考

方向(如轴向, 轧制方向等)或参考面(如板面)之间的关系。有三种表示方法:

第一种方法: 用晶向指数表示。例如上述的冷拉体心立方金属线材的织构就可表示为

〈110〉丝织构, 意即〈110〉∥丝轴。冷拉的面心立方金属线材的织构可表示为〈111〉+〈110〉丝

织构,意即有些晶粒的〈111〉∥丝轴,另一些晶粒的〈110〉∥丝轴。表示轧板的织构需要用两

个参考方向,即轧板表面的法线方向 N . D.和轧制方向 R. D.。例如体心立方金属的冷轧织

构为{100}∥板面,〈011〉∥轧向, 于是这种板织构就表示为{100}〈011〉。同理, 面心立方金属

的轧制织构表示为{110}〈1
-

12〉+ {112}〈111
-

〉, 这也是一个双织构。用晶向指数表示织构的

优点是简单明了。但缺点是只表示了理想织构(即参考方向或参考面的理想指数) , 而没有表

示出实际织构和理想织构的偏差,因为实际上在不同的晶粒内参考方向或参考面的指数并

不完全相同,它们或多或少地偏离了理想指数。例如,从体心立方金属的拉伸织构〈110〉看

·781·



来,似乎所有晶粒的〈110〉都平行于丝轴。实际上并非如此整齐,而是大多数晶粒的〈110〉方

向接近(不是严格)平行于丝轴,或者说,〈110〉方向分布在丝轴附近的某一范围内, 并且这个

范围的大小和加工率有关: 一般加工率越大, 范围越小, 即〈110〉越接近于丝轴;加工率越

小,则范围越大, 即〈110〉的分布越分散。为了进一步反映晶粒位向和参考方向(或参考面)的

关系,需要采用织构系数, 它是在有织构和无织构情形下平行于某一参考方向(或参考面)的

某一晶向(或晶面)数目之比。

第二种方法: 用(正)极图表示。它是用极射投影方法表示在一定的织构下某任给晶向

或晶面在空间的分布,因此, 参照系就是参考面或参考方向。例如,图 3-38( a )和( b)分别画

出了冷轧镁板的( 0001)极图和{10 1
-

1}极图。此二图分别表示在同一织构下 ( 0001) 面和

{101
-

1}面在空间的分布。图中的投影面 (参考面) 即为板面(图中 T . D. 是板的横向, 它和

N . D. 及 R. D. 二者都垂直)。从这种图上可以看到许多区域,分别画有不同密度(或不同稀

疏程度)的影线, 用以表示所论晶面{h k l}(在图 3-38( a )中是( 0001)面,在 ( b)中是{101
-

1}

面 )或所论晶向〈u v w〉在各区域的分布。某区域的影线越密, 就表示该区域的{h k l }或

〈u v w〉越多, 或者说,有更多的晶粒其{h k l}或〈u v w〉出现在该区域。影线稀疏则相反。如

果某区域是空白的(没有影线) , 那么就表示几乎没有几个晶粒的{h k l }或〈u v w〉处于该

区。由此可见, 各区域的形状、大小和影线浓度就完全表示了某一晶面{h k l}或某一晶向

〈u v w〉在空间的分布。这种表示晶面{h k l}或晶向〈u v w〉在空间的分布的极射投影图便

称为{h k l }极图或〈u v w〉极图。我们从图 3-38 ( a ) 可以看出, 冷轧镁板中大多数晶粒的

( 0001)面平行于板面,因而高度冷轧的镁板具有( 0001)织构。

图 3-38 冷轧镁板的( 0001)极图( a )和{101
-

1}极图( b)

除了用影线密度定性地表示织构程度外, 还可以用织构系数定量地描述, 如图 3-39 所

示, 图中各区的数值正比于该区的影线浓度, 或者说正比于{h k l}(或〈u v w〉)在该区域内

的晶粒数。

第三种方法: 用反极图表示。如上所述, 正极图(或普通极图)是以试样或零件的参考面

或参考方向为基准,将某特定晶面{h k l}或特定晶向〈u v w〉的位置表示出来。由于织构只

取决于晶面{h k l }(或晶向〈u v w〉)和参考面(或参考方向)二者之间的相对位置,因此完全
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图 3-39 冷轧 95%的铝板的{200}极图
图 3-40 |500℃挤压铀棒的反

极图(加工率 77% )

可以反过来, 以某一晶面或晶向为基准, 而将参考面或参考方向的位置表示出来, 这样就得

到反极图。通常,反极图就是在一个标准投影图上画出参考方向出现在各位置的几率, 或者

说, 参考方向具有各种晶向指数的几率 (注意, 同一参考方向在不同晶粒内的晶向指数是不

同的)。图 3-40给出了在 500℃挤压的铀棒织构的反极图(在 500℃下铀具有正交结构)。在

反极图上也划分了许多小区域, 区域的边界线上标注了一定的指数。在{h k l}处的指数正比

于{h k l}× 射线衍射强度, 因而它就代表了有多少晶粒的{h k l}面法线平行于试样或零件

的参考方向。指数越大,这样的晶粒越多, 因而{h k l}织构程度越高。我们从图3-40看到,

500℃挤压的铀棒在 ( 010)附近指数最大, 在( 110)附近也比较大, 因此这种铀棒具有双织构

( 010) + ( 110)。从这个例子我们可以看到反极图的一个巨大优点, 即在一张反极图上可以同

时表示双织构或多织构,而用一张正极图就无法表示双织构或多织构。但显然只有在丝织构

(只有一个参考方向, 即丝轴)的情形下, 反极图才具有这个优点。如果是板织构, 那就需要用

两张或三张反极图,因为每张反极图上只能表示一个参考方向(轧向R. D. , 横向 T . D.和板

面法线方向 N . D. )。因此, 在实际中很少用反极图表示板织构。反极图特别适用于表示低对

称度的金属的丝织构, 因为这些金属由于结构复杂, X 光照片上会出现大量晶面的衍射线

(包括一些高指数的衍射线) ,只有用反极图才便于表示出大量的晶面分布(立方金属衍射线

少, 织构比较集中, 用少数几张正极图就能表示各晶面的分布)。因此 α-铀的丝织构一般都

用反极图表示,而板织构则用正极图表示。

3.15.2.2 织构的测定方法

原则上讲,凡是能够测定金属各向异性的方法都可用来测定织构。但实际上最准确、最
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方便、因而应用也最广泛的方法是X 光衍射方法。它是用一束平行的 X光照射到试样(或零

件)上, 根据不同方向的衍射线强度(衍射仪法)或根据各个方向的照相底片上衍射图象(断

续衍射环)的分布和黑度(照相法)来确定织构的类型和程度。关于具体的实验方法请参阅

《金属 X射线衍射教程》,这里不拟详述。但必须指出, X 光方法只有在加工率比较大(例如

达到 30%～50% )、晶粒也不太粗大时才比较适用。

近年来,电子衍射方法也得到一定的应用。它的原理和 X光衍射方法完全一样, 只是在

同样电压下电子波波长更短, 因而适用于晶粒度十分小的情况 (这时用 X 光衍射方法得不

到明锐的衍射线)。此外, 由于电子波的穿透深度很小,只有 10nm 到 100nm, 因而特别适于

测定很薄的表面层(电镀层、气相沉积层等)的织构。和电子衍射类似, 中子衍射方法也可以

用来测定织构。

偶尔也可采用光学方法测织构。它的原理是根据不同的晶面或晶向具有不同的抗腐蚀能

力。由于金属表面各晶粒位向不同,因而只要选择适当的腐蚀剂就能使不同晶粒受到不同程度

的腐蚀, 致使金属表面成为阶梯形。在一定入射光下金属表面各处反光情况就不同, 因而形成

衬度。在无织构情形下,不论将试样表面倾斜什么角度, 衬度不变,而在有织构情形下, 衬度就

随表面倾斜角度而变。光学方法的优点是设备简单,只要平行光源(甚至太阳光)就行, 操作也

较容易, 但最大缺点是不可靠。因此,只有当晶粒度很大,用 X光衍射方法得不到统计的结果

时才应用光学方法。看来光学方法只适用于粗略地判断是否有织构。光学方法还有多种, 这里

就不一一讨论了。应该指出, 根据一般的金相磨片是不能判断有没有织构的。

对于铁磁材料或对称度很低的金属,也可以通过测定不同方向的磁学性质来测定织构。

但同样也不十分准确。不过物理及力学实验的方法往往比较灵敏。例如, 在加工率仅达到

10%～15%时就能测定各向异性。

3.15.3 实际金属的织构和各向异性

迄今已经积累了许多有关金属加工织构的实验资料, 可以在相应的书刊中查到(例如,

G . Wassermann ,所著的《T exturen metallischer werkst offe》)。我们在这里只是简单讨论一

下织构对金属物理及力学性能的影响。

前面谈到,织构的主要影响是引起金属各向异性, 但各向异性的程度取决于金属种类和

织构程度。

对立方金属来说, 由于对称度高, 各向异性不显著, 尤其是物理性质, 几乎是各向同性

的。仅力学性能有点差别。

对六方结构和低对称度的金属来说, 由于滑移面少, 织构引起的各向异性相当显著。例如

锆棒在冷轧 97%以后, 纵向 (〈101
-

0〉方向) 的延伸率为 4% , 断面收缩率为 60% , 而横向

(〈112
-

0〉方向)的延伸率只有 1% ,断面收缩率只有 8% (虽然两个方向的强度性能相差不大)。

由此可见,结构对金属各向异性的影响是和单晶体本身的各向异性密切相关的。表 3-4

和表 3-5分别列举了一些低对称度金属单晶体沿平行和垂直于某主要晶轴的方向的物理性

能。从表中可以看出,像 α-U 这样低对称度(斜方结构)的金属, 物理性能的各向异性相当显

著。例如,沿[ 100]和[ 001]方向的热膨胀系数是正的, 而沿[ 010]方向是负的。正是由于单晶

α-U 显著的各向异性, 使得有织构的多晶 α-U 棒(燃料元件)在反应堆内使用时形状和尺寸
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会发生显著的变化。

表 3-4 某些单晶体沿平行和垂直于主要晶轴方向的各向异性

金属
电阻率/ 10 �- 6Ω·cm 热膨胀系数 ,× 10 r- 6

‖ ⊥ 温度/℃ ‖ ⊥

Mg 3 [. 85 4 C. 55 - 20 �26 A. 4 25 ). 6

Zn 6 [. 06 5 C. 83 20 �～100 63 A. 9 14 ). 1

Cd 8 [. 36 6 C. 87 20 �～1000 52 A. 6 21 ). 4

Hg - 188 p～79 47 A. 0 37 ). 5

Bi 138 �109 �- 20 �14 A. 0 10 ). 4

Sb 35 �42 q. 6 - 20 �15 A. 6 8 �. 0

T e 56000 �154000 �- 20 �- 1 X. 6 27 ). 2

表 3-5 α-U 单晶在 0℃～600 ℃的热膨胀系数

温度/ ℃
LT - L 0 C

L 0
× 100% (线膨胀系数)

∥[ 100 �] ∥[ 010 �] ∥[ 001 �]

VT - V 0 �

V 0
× 100% (体膨胀系数)

0 C0 �0 �0 p0 �

25 Z0 [. 05 - 0 Z. 002 0 +. 05 0 �. 09

50 Z0 [. 10 - 0 Z. 004 0 +. 10 0 �. 19

100 q0 [. 22 - 0 Z. 007 0 +. 21 0 �. 39

200 q0 [. 48 - 0 Z. 019 0 +. 44 0 �. 87

300 q0 r. 8 - 0 Z. 052 0 +. 70 1 �. 42

400 q1 [. 17 - 0 Z. 124 1 +. 02 2 �. 04

500 q1 [. 59 - 0 Z. 250 1 +. 40 2 �. 73

600 q2 [. 07 - 0 Z. 450 1 +. 88 3 �. 48

3.15.4 织构理论概述

金属在加工过程中为什么形成织构? 如何预计织构? 从原则上讲, 只要根据前面讨论过

的单晶体范性形变模型就可以解释和预计各种织构。这是因为在加工过程中每个晶粒都沿

一定的滑移面滑移,并按一定规律转动, 使滑移方向趋向于主应变方向或使滑移面趋向于压

缩面(见 3.4节)。因此,当形变量足够大时, 所有晶体的滑移方向或滑移面都将和参考方向

或参考面平行, 这就形成了织构。例如, 密排六方金属的压缩织构都是[ 0001] (即滑移面

( 0001)平行于压缩面) , 轧制织构都是( 0001) (即滑移面( 0001)平行于轧板板面)。这就是简

单的滑移和转动的结果。某些面心立方金属的轧制织构也可以类似地加以解释, 只是情况稍

微复杂一点,因为在变形过程中会出现双滑移。例如, 在图 3-41 中假定主变形方向(即轧制

方向)是 P ( P 相当于图 3-7 中的拉力 F 的方向) , 那么在形变开始时, 滑移系统是 ( 11
-

1)

[ 011]。在形变过程中由于晶体转动, P 点趋向于[ 011] , 但在 P 点到达取向三角形的边界时

晶体又开始沿( 1
-

11) [ 101]系统滑移(双滑移) , 由双滑移引起的合成转动就使 P 点最后达到
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[ 112] , 也就是说, [ 112]∥轧向。轧板板面应该是包含 [ 112]方向并和两个滑移面( 11
-

1)及

( 1
-

11)成对称分布的平面, 从图 3-41( b)可以看出, 这个平面就是( 11
-

0)面。由以上分析可见,

F CC 金属高度冷轧后将得到{11
-

0}〈112〉板织构。这是符合实际的。

图 3-41 FCC 金属轧制板织构形成过程( a)和理想织构( b)

上面两个例子只是说明了织构理论的基本思想(或原则) ,即通过滑移和晶体转动, 使各

晶粒的某一共同晶向(或晶面)平行于主应变方向。但实际中的许多织构并不能用简单的滑

移(单滑移或双滑移)和转动来解释。其原因有三: 一是实际过程往往非常复杂, 主应力或主

应变方向不易确定;二是由于晶界的影响,每个晶粒都发生多滑移 (两个以上的滑移系统) ;

三是滑移和转动可能进一步诱发孪生,而孪生也使位向改变。因此, 为了普遍地解释和预计

各种织构,人们提出了各种更复杂的织构理论。虽然这些理论的基本思想和原则仍然是基于

滑移、转动和孪生过程, 但由于采用了多滑移模型和引进了孪生过程,细节更加复杂。我们不

打算进一步讨论。但必须指出,目前还没有一个能解释和预计一切织构的普遍理论。即使是

在简单情况下比较成功的理论,也仅仅能预计理想织构,而不能预计其细节 (如织构的散布

情况)。因此, 目前确定织构的最可靠方法还是实验测定。

3.15.5 织构的实际意义及其控制方法

在生产实际中,织构往往会给金属的加工和产品的使用带来不少麻烦。下面仅举数例。

( 1) 镁板的加工

冷轧镁板会产生( 0001)〈112
-

0〉织构。这样的镁板在拉伸试验时, 如果拉力平行或垂直

于板面, 就几乎没有一点塑性(因为取向因子为零) , 进一步加工(例如用这样的镁板冲压成

杯)就很容易裂开。值得注意的是, 这种加工织构并不能通过随后热处理来消除。因此为了

避免严重的各向异性,或者为了便于进一步加工, 通常镁板的加工率都不宜太大。对于其它

一些六方金属情况也是如此。

( 2) 深冲金属杯的制耳

实践中发现,冷轧的黄铜板在深冲时会得到带有“耳朵”的杯子, 这种现象称为制耳。图

3-42( a )和( b)分别示出了具有 4个制耳的杯和无制耳的杯。有时还会得到具有 6个制耳的

杯。制耳的数目和位置都取决于板坯的加工历史。

为什么会形成制耳呢? 原因就在于冷轧板材有织构。图 3-43( a )和( b)分别画出了采用
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不同的加工制度得到的冷轧黄铜的{111}极图。在图 3-43( a )的情形下, 极图边缘有 4 个影线

 图 3-42 X具有 4 个制耳( a) 和无制耳 ( b)的黄

铜杯

很浓的区域, 这表明有很多晶粒的{111}集中在

这个浓区。由于{111}面是 F CC 金属的滑移面,

因而这张图也就表示了滑移面的分布。我们知

道, 深冲时在平行于板面的各个方向上都作用了

同样大小的拉应力σ, 但只有图中箭头所示的 4

个方向(它们和轧向或横向成 45°角)的拉应力 σ

能引起大量晶粒滑移, 因为此时较多的{111}面

上取向因子最大,因而分切应力也最大。从宏观

上看, 沿这些方向板坯的伸长最多, 因而形成四

个制耳, 它们和轧向大体成 45°。根据同样的分析不难看出,具有图 3-43( b)所示织构的冷轧板

坯在进一步深冲后将产生六个制耳, 它们大致平行于轧向或和轧向成 60°的角。

图 3-43 _由不同的冷轧-退火制度得到的两种 70-30 黄铜板的{111}极图

由( a )板冲压成的杯将有 4 个制耳由( b)板冲压成的杯将有 6个制耳

制耳现象并不限于黄铜,其它一些立方金属如低碳钢在深冲时也都可能出现制耳。

带有制耳的杯子有很多坏处。第一, 深冲后还需进一步将杯口剪平,这就增加了工序, 浪

费了材料。第二,杯子各部分厚薄必然不匀。第三, 杯子也是各向异性的。因此在生产中应

设法控制冷轧织构,以避免或减轻随后深冲时产生制耳的现象。控制织构的一种方法是控制

加工和热处理制度, 使得到只有轻微织构的加工组织或得到细晶粒的再结晶组织(见第 10

章)。另一种方法是改变轧板的生产工艺。例如在生产中制造用于深冲的低碳钢板时, 常常

采用交叉轧制方法(即沿着板材的两个互垂方向交替轧制) ,但这种方法成本高, 且只能生产

小板(受轧辊宽度的限制)。

( 3) 金属的热循环生长

实践发现,具有织构的多晶金属棒经过多次反复加热和冷却后会显著伸长, 这种现象就

称为热循环生长。例如, 具有 [ 010]织构的冷轧 α-U 棒在 50℃～550℃之间循环加热-冷却

1300次和 3000次以后,长度分别增加 3倍和 6 倍, 其主要原因就是织构及其引起的热膨胀

各向异性。实验还发现, 只要温差范围足够大,所有金属和合金都会发生热循环生长, 但原因

各不相同。立方金属的热循环生长是由足够大的热应力引起的,因而和加热及冷却速率、以
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及金属的组织(各相的性质、数量和分布)等因素有关。

( 4) 金属铀的辐照生长

实践证明, 在核反应堆内作为裂变材料(核燃料)使用的 α-U 棒在有织构的情形下会由

于受到中子照射(辐照) 而发生显著的各向异性生长。例如, 具有 [ 010] 织构的 α-U 棒在

100℃经中子辐照(燃耗达到 0.1% (总原子 ) )后, 沿[ 100]方向缩短 42% , 沿[ 010]方向伸长

42% ,沿[ 001]方向则长度不变。这种现象就叫辐照生长。出现这种现象的基本条件是有织

构。无织构的α-U 棒或立方结构的 γ-U 棒并不发生辐照生长。辐照生长是核反应堆运行过

程中值得注意的重要问题,可能导致重大的反应堆事故。因此要设法防止或减小辐照生长。

为此可以采用各种方法, 例如,通过热处理消除或大大减轻 α-U 棒的织构;通过加多量合金

元素使得到立方结构的γ-U 组织;采用弥散分布的 α-U 颗粒(弥散在其它材料 (基体)中, 代

替整体的α-U 棒等等)。

辐照生长的理论有多种。有的着眼于塑性变形的各向异性, 有的着眼于热膨胀的各向异

性,有的着眼于扩散的各向异性等等。这里就不深入讨论了。

以上的例子都是说明织构的危害性。但事物都不是绝对的, 在有的情况下人们还设法获

得某种织构,以利用其各向异性。一个典型的例子就是变压器用的硅钢片的生产。实验发现,

F e-3% Si 合金单晶体的磁化率是各向异性的,沿〈100〉方向磁化率最大。因此, 如果能制备

具有{011}〈100〉织构 (也称 Gauss 织构)的多晶硅钢片, 那么只要将这种板材沿轧制方向

(即〈100〉方向)切成长条,然后堆垛成芯棒(见图3-44( a ) )或拼成矩形铁框(图3-44( b) ) , 就

能大大减少磁滞损失,从而显著提高变压器的功率。但是, 如果能得到具有{001}〈100〉织构

(称为立方织构)的板材,那么就可以从轧板上直接冲压成矩形铁框。这不但减少了工序, 而

且由于矩形铁框是一个整体, 没有空气隙, 磁滞损失将进一步减少, 变压器的功率也就进一

步提高。不过目前工业上应用的还是{011}〈100〉织构的板材, 因为{001}〈100〉织构难以得到

(仅限于厚度小于 0.1mm 的薄硅钢片)。至于如何获得 Gauss 织构或立方织构, 这里就不讨

论了(原则上还是通过控制轧制和退火工艺、以及杂质含量等。而这些工艺主要还是由实验

确定)。

图 3-44 由硅钢片堆垛成芯棒( a )和矩形铁框( b)
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3.16 纤维组织和流线

冷加工不仅使紊乱取向的多晶材料变成有择优取向的材料,而且将晶粒拉长, 使材料中

的不溶杂质、第二相(沉淀相)和各种缺陷(如气孔、缩松等)发生变形。由于晶粒、杂质、第二

相、缺陷等都沿着金属的主变形方向被拉长成纤维状, 故称为纤维组织。如果将冷加工后的

金属进行腐刻,那么沿着纤维方向就会出现一些平行的条纹, 称为流线。流线有时用肉眼或

低倍放大镜就可看到,有时则要用金相显微镜观察。在个别情况下流线很粗大, 在断口或粗

磨光的表面上用肉眼就能直接看到。

由于流线总是平行于主变形方向,因此根据流线就可以推断金属的加工过程。

现在进一步讨论形成纤维的各种原因。

最常见的原因是非金属夹杂物。例如, 为了改善钢的切削加工性能,常常加入一点硫, 硫

和锰作用就形成很多 MnS 夹杂物。热加工时, 由于 MnS 在高温下有一定的塑性, 它就沿轧

制方向伸长,形成连续的纤维组织。但在冷加工时由于 MnS 和一切非金属夹杂物一样很脆,

因而或是被轧碎,或是形成断断续续的纤维组织。一些金属的氢化物(如氢化铀、氢化锆)在

冷加工时也与此类似。

除了非金属夹杂物外, 金属夹杂物在加工中也形成连续的纤维组织。但这种情况比较

少。

任何多相合金在加工时也会形成一定的带状结构, 这主要是由于各相分布不可能绝对

均匀, 它们塑性变形的能力也各不相同。例如, 碳钢中就往往发生碳的偏析,因而有些地方

F e3C 多, 有些地方铁素体多, 在加工时这两个相就被拉长, 形成铁素体-F e3C 交替分布的带

状结构。在一般的钢铁腐蚀剂下就出现黑带( Fe3 C)和白带(铁素体)。

即使是固溶体也存在成分偏析,因而加工时也出现带状组织。

最后,金属中的空穴(包括金属在凝固时形成的气孔和缩松等)在加工时也会被拉长。当

加工率很大,温度足够高时, 这些孔穴可能被压紧和焊合。如果加工率不够大或温度不够高,

这些孔穴就形成发状裂纹(称为发裂)。

总之,由于实际金属中不可避免地存在着各种杂质、第二相、成分偏析或铸造缺陷, 在进

一步加工时形成带状组织或纤维组织就是一个非常普遍的现象。

纤维组织对性能的影响如何? 一般来说,它使金属纵向(纤维方向)强度高于横向强度。

这是因为在横断面上杂质、第二相、缺陷等脆性低强度“组元”的截面面积小,而在纵断面(平

行于纤维方向的断面)上这些组元的截面面积大。虽然在一般情形下, 这种各向异性对零件

的实际使用影响不大,但当零件承受很大的载荷或承受冲击和交变载荷时, 就可能引起很大

的危险。在这种情况下就应该改进加工方法,使纤维组织(或流线)和载荷的作用面垂直。下

面举两个例子来说明。

第一个例子是起重机吊钩中流线的控制。

一般的起重机吊钩应该是用轧制的棒材锻造而成,这时流线的分布如图 3-45( a )所示。

但在实际中也发生过吊钩在使用中突然破坏的情况。分析这种吊钩的流线后发现, 所有流线

都是平行的直线, 如图 3-45( b)所示。这就表明, 这种吊钩不是按规定的加工方法(锻造)制

成的,而是由轧板直接剪切的, 这种吊钩在起重时, E F 断面(见图 3-45( b) )上作用了很大的
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弯矩,相应的拉应力是和 EF 断面垂直的。由于 E F 断面和流线平行, 因而在拉应力作用下

很容易沿此面断裂。类似的例子还可以举出很多, 例如,柴油发动机的曲轴、承受大载荷的螺

钉、飞机螺旋桨的法兰等零件在加工时都要设法使拉应力作用面和流线垂直, 才不易破坏。

但这有时会给加工带来不少困难(难以实现这种理想的流线分布)。

图 3-45 在不同加工方法制造的吊钩中流线的分布

( a ) 用轧制钢棒锻造而成 ( b) 用轧板机械加工而成

第二个例子是锆和锆合金中 ZrH 位向的控制。

锆和锆合金是压水反应堆的重要结构材料和包套材料。但是这种材料在使用过程中会

吸收氢,并析出 ZrH 小片,使材料变脆, 这种现象称为氢脆。实践发现, 压水堆中有的燃料元

件包壳(即包覆在铀棒外面的锆合金管)就是由于氢脆而过早破裂的。显然氢脆的危害性是

和 ZrH 片的位向密切相关。如果 ZrH 片都定向排列(形成纤维组织) , 并垂直于外加拉应力

方向,氢脆就十分严重。ZrH 片的位向取决于以下两个因素:

( 1) 加工方法 锆或锆合金管可以用锻造、长芯棒拉伸、无芯棒拉伸等各种方法加工。

分析各种方法得到的 ZrH 片位向后发现, ZrH 片总是平行于拉伸变形(正应变)的方向, 而

垂直于压缩变形(负应变)的方向。这种由于加工引起的 ZrH 片定向分布的现象称为“自然

定向”。因此, 选择适当的加工方法和工艺参数就可以预先控制随后形成的 ZrH 片的位向。

( 2) 外加应力 实验发现,外应力会使原有的 ZrH 片重新定向, 这叫做“应力定向”。应

力定向有以下规律: ① 应力定向的趋势是使氢化锆片平行于压应力或垂直于拉应力, 因而

是最危险的定向。② 应力定向的程度和应力及加工历史有关。如果外应力是拉应力, 那么只

有沿着拉应力方向预先发生过压缩变形时,拉应力才引起显著的应力定向。如果预先是拉伸

变形,那么随后沿着这个方向的拉应力就不引起显著的应力定向。如果外加应力是压应力,

那么不管这个方向预先经过什么样的变形都会产生显著的应力定向。外加应力越大, 应力定

向越显著。由于锆合金管加工时一般径向和圆周方向都发生压缩变形,不难想象, 随后沿着

这两个方向的应力都会引起显著的应力定向。③ 热加工管的应力定向比冷加工管严重得

多。因此为了防止应力定向,应尽量采用冷加工, 甚至在室温以下加工。
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3.17 晶体的断裂

3.17.1 概述

  晶体的范性形变超过一定值就会断裂。断裂的方式和特点不仅和晶体(材料)有关, 而且

和外部因素如温度、加载方式等有关。

晶体的断裂可以按照断裂的不同特点分类。

( 1) 按照宏观变形分类 如果断裂前有明显的塑性变形, 那么这种断裂就称为韧性(或

塑性)断裂, 否则就称为脆性断裂。

( 2) 按照微观裂缝扩展速率分类 如果在断裂过程中晶体内部微裂缝迅速扩展,则称

此种断裂为脆性断裂,否则就称韧性断裂。

( 3) 按照引起断裂的应力分类 如果晶体是在剪应力作用下发生滑移并最终沿滑移面

滑开,则称此种断裂为剪断。如果晶体是在拉应力(正应力)作用下没有滑移而沿某晶面法线

方向拉开,则称此种断裂为拉断。

( 4) 按照断口位置分类 如果断口穿过晶粒内部,则称为穿晶断裂。如果断口沿着晶粒

边界,则称为晶间断裂。

此外, 还有人根据结构或部件的使用条件将断裂分为低温脆性断裂、疲劳断裂、蠕变断

裂和韧性断裂。

工程上常用的分类方法是按断裂前有无明显的宏观塑性变形。本节亦采用这种分类方

法。

值得指出的是, 工程结构和部件的断裂条件往往不同于普通材料力学试验中小试样的

断裂条件。我们从铸铁、玻璃、沥青、金属陶瓷等“脆性材料”以及碳钢、铝、铜等“塑性材料”的

室温拉伸曲线可以看出,无论是脆性断裂还是韧性断裂, 引起断裂的应力都不低于材料的屈

服强度或弹性极限,而且塑性材料在断裂前还有明显的塑性变形。然而工程结构和部件断裂

时, 所承受的外应力往往远低于材料的屈服强度或弹性极限, 而且即使是“塑性”材料,断裂

前也没有明显的塑性变形。这也表明将材料分为脆性的或塑性的是不准确的、不科学的, 因

为材料的塑性或脆性不仅和材料有关,还和温度、加载方式等外部因素有关。为什么工程结

构和部件的断裂条件和特点不同于小的拉伸试样呢?为了回答这个问题, 我们首先回顾一下

工程结构和部件发生断裂事故的历史。

从历史上看,比较大的断裂事故集中发生在两个阶段。

第一阶段是本世纪 30 到 40年代, 当时国外一些大型货轮、铁桥、大型油槽、透平发电

机、长途气体管道、高压容器等结构和部件接二连三地发生断裂事故。这些结构和部件都是

用碳钢制造的, 它们在断裂时有以下共同特点: ① 断裂都发生在很低的应力——远低于设

计中的许用应力,但若将断裂后的碎片作成小拉伸试样, 进行拉伸试验, 则实验测得的屈服

强度仍然合格(高于许用应力) ;② 断裂往往发生在严寒的冬天;③ 结构或部件都是大型焊

接件;④ 都是脆性断裂。人们对这些断裂事故进行深入研究后发现, 这些结构和部件发生低

应力脆性断裂(而不像小试样在室温拉伸时那样发生高应力韧性断裂) , 其原因有二: 一是

这种材料在低温(低于室温几十度)下特别脆, 对缺陷十分敏感;二是焊缝质量有问题,焊缝
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本身成了一个缺陷(微裂缝)。

第二阶段是本世纪 60年代左右。当时人们为了防止脆性断裂, 千方百计提高材料的屈

服强度 σys(常用 σ0 . 2 ) ,因而发展了许多高强度材料,如高强钢(σys≈1.7× 10
3
MPa)、高强钛

合金(σy s≈10
3
MPa)和高强铝合金(σy s≈600MPa) ,用作宇航材料。然而事与愿违,随着高强

材料的出现,断裂事故非但没有防止或减少, 反而增多了,而且断裂都发生在低应力下(工作

应力往往只有屈服强度之半)。人们通过对这类高强材料断裂事故的分析, 逐渐发展了一门

新的学科,即所谓断裂力学。下面将对它作简单的介绍。

3.17.2 脆性断裂的微观理论——Gr iff ith 裂缝理论

为了建立脆性断裂的微观理论,我们首先分析一下固体的理论断裂强度, 并与固体的实

际断裂强度进行比较。

所谓固体的理论断裂强度就是没有微裂缝的理想固体的断裂强度σ0。如何求σ0 呢? 我

们假定有一块玻璃, 在拉力 f 的作用下沿垂直面 m- n 断开, 如图 3-46( a )所示。图中的白圈

代表原子,连接原子的短线代表结合键。根据物理学中讨论的一对原子间的作用力随原子间

距离的变化规律可知, 使m—n 面两边的相邻原子面沿法线方向发生位移 x 所需的正应力 σ

应如图 3-46( b)所示。从曲线看出, 当位移达到某一临界值 x m 时正应力达到极大值σ0 , 显然

σ0 就是固体沿 m—n 面断开的断裂应力或理论断裂强度。如何估算 σ0 ? 我们的基本出发点

是: 固体断裂前的最大弹性能(亦即σ= σ0 时固体的弹性能) W 必须等于断裂后两个新鲜表

图 3-46 V( a)断面 m—n 两边的原子和( b)正应力 σ和原子相对位移 x 的关系曲线

面(断口)的表面能γA 之和:

W = 2γA ( 3-38)

式中 A 是 m—n 截面面积, γ是单位 m—n 截面(或单位面积断口)的表面能(比表面能)。

为了求 W ,我们将图 3-46( b)中在( 0 σ0 )区间的 σ-x 曲线近似看成是正弦曲线:

σ= σ0 s in
2πx
λ

( 3-39)

式中波长 λ的意义见图 3-46( b)。显然, 在 x = λ/ 4处, σ= σ0。于是断裂前瞬间固体的弹性能

为:

W =∫
λ/ 4

0

σAdx = Aσ0∫
λ/ 4

0

s in
2πx
λ

dx =
Aσ0λ

2π
( 3-40)
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  为了求λ, 我们分析 x 很小的情形。此时一方面虎克定律成立,故有:

σ= E
x
a

( 3-41)

式中 a 的意义见图 3-46( b) , E 为杨氏模量。另一方面, 式( 3-39)可近似写成:

σ≈ σ0
2πx
λ

( 3-42)

由式( 3-41) = 式( 3-42) , 得到:

E
x
a

=
2πσ0x
λ

∴ λ=
2πσ0a

E
( 3-43)

将式( 3-40)、式( 3-43)代入式( 3-38)得到:

Aσ0
2π

¡¤
2πσ0 a

E
= 2γA

σ0 =
2γE

a
( 3-44)

  这就是固体理论断裂强度的计算公式。按此式算出的理论断裂强度σ0 比固体的实际断

图 3-47 Griffith 裂缝

裂强度高 1～2 个数量级。例如, 对许多固体, a≈0.3nm, E = 101 0

P a,γ= 1·N / m, 代入上式得到,σ0≈7000MPa。但实际材料如普通

玻璃的断裂强度却不到 700Pa。

为什么固体的实际断裂强度远低于理论断裂强度? Griffith 提

出,这是由于固体中本来就存在着某种微裂缝,例如图 3-47中所示

的扁平椭圆形微裂缝。这种裂缝就称为 Griffit h 裂缝。由于裂缝引

起应力集中,即使平均的外加应力远低于理论强度,但在应力集中

的地方应力仍可能达到或超过理论强度, 于是裂缝就会迅速扩展。

理论计算得到,在外应力σ�的作用下, 在长为 2c、曲率半径为ρ的椭

圆形裂缝端部,有效拉应力将达到:

σe = 2σ�
c
ρ

1
2

( 3-45)

为了计算方便起见,一般认为 ρ= a ( a 是位于断裂面两边相邻原子的间距, 见图 3-46( b) )。

现在断裂条件应为: σe = σ0

将式( 3-44)和( 3-45)代入上式就得到:

σ�=
γE
4c

1
2

( 3-46)

这个 σ�就是 Griff ith 裂缝扩展所需的应力, 也就是晶体的实际断裂强度。式( 3-46) 就是

Griffith 裂缝理论的数学表达式。

实验证明, Griffit h 裂缝理论特别适用于完全脆性材料,特别是非晶态材料。例如, 刚刚

拉制的玻璃丝,其弯曲强度高达 6000MPa ,接近理论强度。这是因为刚刚拉制出来的细玻璃

丝中没有微裂缝(或微裂缝极小)。但在空气中搁置几小时后,由于大气腐蚀的结果, 表面可

能形成微裂缝(蚀坑) ,因而强度就降到理论强度的百分之一左右。
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从上面的讨论可以得出一个重要的结论, 即脆性断裂和裂缝, 特别是和表面裂缝(包括

它的大小、形状和分布)密切相关。断裂过程就是在拉力作用下裂缝迅速扩展(直至断裂)的

过程。裂纹扩展的平面总是垂直于拉应力的平面。这个平面就是脆性断裂面。因此脆性断

口总是垂直于拉应力的。从公式( 3-46)还可以看出脆性断裂的另外两个特点: 一个特点是,

脆性材料没有确定的断裂强度, 因为 σ�取决于裂纹形状和尺寸;第二个特点是, 脆性材料中

的裂缝一旦开始扩展,就会加速进行, 因而断裂过程十分突然,这就是所谓灾难性的断裂(理

论计算表明,裂缝扩展的极限速度可以达到声速的三分之一或更高)。

3.17.3 金属脆性断裂的特点

按照断口的位置,金属的脆性断裂可以是晶间断裂, 也可以是穿晶断裂。前者是由于在

晶界处析出了脆性第二相(如间隙相)。在多数情形下, 金属在室温和低温下的脆性断裂是穿

晶型的。下面主要讨论金属的脆性穿晶断裂。

金属晶体和玻璃之类的非晶材料的断裂有共同之处。例如,从宏观上讲, 二者都没有明

显的塑性变形;从微观上讲, 断裂都是由于微裂缝的扩展引起的。但是, 金属的脆性穿晶断裂

也有许多不同于非晶体的独特之处,包括:

1) 金属在断裂前往往或多或少都有一定的微观塑性变形,因为即使在 0K ,金属晶体也

能发生滑移或孪生,而非晶态材料在室温下是不能塑性变形的。

2) 金属发生脆性穿晶断裂时往往沿着特定的晶面裂开(拉断 ) , 这个晶面就称为解理

面。所谓解理,就是晶体沿特定的晶面被拉开或劈开。例如, 如果用一把锋利的尖劈将单晶

锌猛劈一下,锌就沿( 0001)面断开, 因而锌的解理面就是( 0001)。

是不是所有金属都会发生解理? 不是。实践证明, 最容易发生解理的金属是体心立方金

属(但碱金属例外) ,其次是某些六方金属(如锌)和低对称度的金属(如锑、铋等)。至于面心

立方金属,至今未发现解理现象, 因而也就不会发生脆性断裂。

哪些晶面是解理面?人们认为解理面应该是表面能最小的晶面, 因为裂缝容易沿这种晶

面扩展。例如锌的( 0001)面就是表面能最小的晶面。但此规律似乎并不普遍适用。例如体

心立方金属的{110}面表面能最小, 但许多体心立方金属的解理面却是{100}面(有人认为这

是由于金属不纯,杂质使{110}面的表面能提高了)。表 3-6给出了若干金属的解理面。

  3) 将金属晶体沿解理面(沿法线方向)拉开所需的正应力是一定的, 此应力称为该金属

的临界(解理)正应力。某些金属的临界正应力也一并列于表 3-6中。由于使金属开始滑移或

孪生所需的应力(临界分切应力)也是一定的(虽然孪生的临界分切应力不太确定, 但必在某

一范围内) , 故在一定的外力作用下究竟晶体是先滑移、孪生还是先解理, 就取决于各种临界

应力的相对值。各种因素(温度、应力状态、成分、组织等)对金属变形和断裂行为的影响也取

决于它们对各种临界应力的影响。

  4) 由于解理面是一个晶面,故金属脆性断裂的断口往往平整光亮, 并和拉应力垂直。

5) 金属中一般不存在足以引起断裂的预裂缝, 因为将一般金属的表面能 γ、杨氏模量

E、实际断裂强度 σ0 等参量代入公式 ( 3-46)中算出的微裂缝长度远大于金属中天然存在的

裂缝(预裂缝)的尺寸(对软金属, 计算的预裂缝长达数毫米)。那么这些金属为什么仍然会发

生脆性断裂呢? 这里关键在于金属能够塑性变形。在塑性变形过程中, 当滑移或孪生受到障

碍物(如晶界、第二相、夹杂物等)限制时,在障碍物处便产生应力集中, 进而引起各种尺寸的
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裂缝。这个过程称为裂缝的成核。裂缝成核的进一步机制(更本质的机制)是位错机制, 即通

过位错的塞积、交割、反应等过程形成裂缝。关于这些机制,我们将在下一章讨论。

表 3-6 某些金属的解理面和临界正应力

金 属 解理面 温度/ ℃ 临界正应力/ MPa

体心立方:

α-Fe {100 �} - 100 �255 �

α-Fe {100 �} - 185 �270 �

Cr {100 �}

Mo {100 �}

W {100 �}

V {100 �}

Nb {100 �}

T a {100 �}

密排六方:

Zn( 0 �. 05% Cd) ( 0001 �) - 80 �1 �. 9

( 0001 �) - 185 �1 �. 9

( 101 �
-

0) - 185 �7 �. 8

Zn+ 0 B. 13% Cd ( 0001 �) - 185 �2 �. 9

Zn+ 0 B. 53% Cd ( 0001 �) - 185 �11 �. 8

Cd ( 0001 �)

Mg {101 �
-

2}, {101
-

1}, {101
-

0}

正交:

α-U

菱方:

Bi ( 111 �) 20 �3 �. 1

( 111 �) - 80 �6 �. 8

Sb ( 111 �) 5 �. 3

As ( 111 Z) , ( 110)

  6) 金属中裂缝的扩展过程十分复杂, 可能导致各种各样的微观(断口)形貌。这里, 一个

关键因素是在裂缝扩展过程中裂缝尖端附近的材料会由于应力集中而发生局部塑性变形。

局部塑性变形引起什么后果?总的来说, 它使裂缝扩展更困难,因为塑性变形会松弛应力。从

能量上讲,就是弹性能(这是裂缝扩展的驱动力)不仅要消耗于裂缝的表面能, 而且要消耗于

局部塑性变形,只有当弹性能大于表面能与局部塑性变形功之和时, 裂缝才能扩展。因此对

金属来说,脆性材料中裂缝扩展的条件(公式( 3-46) )要修改成: σ�=
γ′E
4c

1/ 2

,这里 γ′等于表

面能γ加上塑性变形功,称为有效变形能。具体来说, 局部塑性变形可能引起 4种结局:

① 当 σ�m γ′(即当外加应力很大, 因而弹性能很大, 或者金属的塑性变形功很小时) , 裂

缝继续高速扩展,直到断裂。典型的金属脆性断裂就是这种情形。

② 由于塑性变形使应力松弛,因而裂缝尖端的有效平均应力 σ�e 下降,裂缝停止扩展。

③ 由于 σ�e 下降, 裂缝不能继续沿原来的路径 (原来的断裂平面)扩展, 但由于裂缝尖端
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的材料硬化而引起的应力集中,诱发了新的微裂缝, 于是原来的裂缝就改变扩展方向而沿着

新的断裂面扩展,因而最后的断口将不是一个平面而是阶梯面。

④ 如果晶体的滑移 (或孪生)临界分切应力低, 硬化又不严重, 则可能在裂缝尖端的剪

应力分量作用下发生剪切变形,最后导致剪断。剪断的断裂面大体和最大拉应力平面(主裂

缝扩展平面)成 45°角。

由上述可见,金属的性质(塑性、硬化行为、弹性模量、表面能等)和外部因素(温度、应力

状态、变形速度等)一道,决定着金属的断裂行为。从微观上讲, 金属脆性断裂与塑性断裂的

区别是裂缝扩展行为不同: 前者在裂缝尖端只发生少量的塑性变形,因而裂缝扩展迅速。后

者则伴随着大量的局部塑性变形,因而扩展缓慢。

3.17.4 影响金属的韧性、脆性和断裂的因素

前面多次谈到,金属的韧性、脆性和断裂行为是由内因和外因二者共同决定的。

内因是指金属的成分、结构和组织, 包括各相的结构、数量、大小、形状和分布, 晶粒度,

织构,晶体缺陷等。

外因是指温度、应力状态、加载速度、加载方式、介质和环境等等。

关于各种因素对金属(或一般来说, 对材料 )的韧性、脆性和断裂行为的影响问题,在材

料的力学性能课程中将进行深入的讨论,此处只是扼要地谈一下影响金属韧性、脆性和断裂

行为的主要内外因素。

图 3-48 !碳钢的夏氏 V 形缺口冲击

试验和拉伸试验结果

3.17.4.1 温度

温度对金属的韧性或脆性有很大的影响。温度越高,韧性越好;温度越低则越脆。但影

响的程度则和金属结构密切相关。例如,面心立方金属即使在低温下也有一定的塑性, 不会

发生完全脆性断裂,而低对称度的金属, 特别是体心立方金属则只有在较高的温度下才发生

韧性(或塑性)断裂,在低温下发生脆性断裂, 并且温度越低,越接近于完全脆性断裂。在中间

某一温度范围内出现由韧性到脆性的转变。这个温度范围就称为“韧性(或塑性)—脆性转变

温度范围”, 或简称脆性转变温度范围。

当材料由韧性断裂转变为脆性断裂时,

出现以下现象: ( 1) 在缺口冲击试验中吸收

的能量急剧减少; ( 2) 在拉伸试验中延伸率

或断面收缩率急剧减少; ( 3) 断口上不规则

的光亮小面增加,粗糙的纤维组织减少。

图 3-48 是碳钢的缺口冲击试验和拉伸

试验结果。从图看出: 脆性转变发生在一个

温度范围, 此范围的宽窄和金属的性质及试

验条件有关。不过在实际中为了便于使用及

评价材料, 人为地规定了一个确定的韧性—

脆 性 转 变 温 度 DBT T ( ductile-brit tle

t ransit ion temperat ure)。然而, DBT T 的规

定(或定义 )并不是统一的, 而是有多种定
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义。例如,它可以定义为: ( 1) 当夏氏 V 形缺口试样的断口上有一半脆性断裂、一半韧性断

裂时的温度; ( 2) 当上述试样断裂后吸收的能量等于完全韧性断裂和完全脆性断裂时吸收

的能量的平均值时的温度; ( 3) 夏氏标准 V 形缺口试样断裂时吸收特定的能量(例如 15�/-

磅,即 20.34J)的温度。由此可见, 在给出金属的 DBTT 时, 必须指出试验方法和条件。脆性

转变温度并不是材料的一个本质性参量,因为在此温度附近, 材料的其它物理性质并不发生

突变。虽然如此, 在材料的生产(加工) 和使用中 DBT T 仍是一个重要参量。某种材料的

DBT T 越高, 它在室温下就越脆。

低对称度的金属特别是体心立方金属为什么存在一个塑性-脆性转变温度呢?从宏观上

看, 可以认为是由于金属的断裂强度 σf 和屈服强度 σys随温度的变化速率不同: σf 和 σy s都

随温度下降而增加,但 σf的变化比较平缓,而 σy s在温度下降至 DBT T 以后则急剧增加而趋

近于σf。在温度高于 DBT T 时,σf m σys , 试样必先塑性变形,后断裂(韧性断裂) ;在温度低于

DBT T 时, σf≈σy s, 试样将发生脆性断裂。对面心立方金属,σy s随温度的变化始终是平缓的,

因而在任何温度下 σy s都低于 σf , 故不会发生脆性断裂, 因而也就不存在 DBT T。从微观上

看,体心立方金属存在 DBTT 的原因是和位错的起动力及柯氏气体有关(见第 4章)。

3.17.4.2 应力状态

所谓一点的应力状态是指通过该点的各个平面上的正应力和剪应力分量。人们把某

点的最大拉应力分量 σma x与最大剪应力分量 τma x之比作为应力状态“软”或“硬”的度量。

(σm ax /τm a x )越大, 应力状态越硬, (σm a x /τma x )越小, 应力状态越软。由于裂缝是在拉应力下扩

展,故应力状态越硬, 越易发生脆性断裂。反之,若应力状态软, 则裂缝尖端易发生塑性变形

而使应力松弛,因而易发生韧性断裂。根据这个道理, 金属在弯曲时比拉伸时更容易发生脆

性断裂,而在扭转时则容易发生韧性断裂。

应该指出, 在生产实际中最危险的应力状态是三向拉应力状态, 因为根据应力分析(或

从应力圆)可知, 此时剪应力分量非常小, 在裂缝尖端不发生塑性变形, 因而应力得不到松

弛,断裂必然是脆性的。为什么会出现三向拉应力状态? 一个可能的直接原因是外加载荷是

三维的。另一个可能的原因(也是普遍的、常见的原因)是金属试样或零部件的形状或结构不

均匀, 例如存在着表面切口、断面面积突变、表面或内部裂缝、焊缝, 以及某些金属内部的粗

大夹杂物(微观缺陷)等等。

历史上第一阶段(低碳钢部件)的断裂事故就是由于低温和焊缝附近的三向拉应力状态

共同作用的结果。

3.17.4.3 加载速率(应变速率)

加载速率(或应变速率)对金属的塑性变形和断裂行为也有一定的影响, 但影响远不如温

度和应力状态等因素那样大,而且仅限于体心立方和密排六方金属。面心立方金属对加载速率

不敏感。具体的影响是,应变速率越高,塑性变形就越受到限制(滑移来不及进行) , 因而需要在

更高的应力下屈服。由于应力集中不能通过塑性变形来松弛, 因而容易发生脆性断裂。

3.17.4.4 交变应力

如果材料受到大小和方向都随时间而周期性变化的交变应力作用, 那么即使最大应力
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远低于屈服极限,材料也可能在一定的时间(或一定的应力交变次数)后发生断裂。这种断裂

就称为疲劳断裂或疲劳破坏,其特点是断裂前没有明显的塑性变形, 因而属于脆性断裂。

3.17.4.5 环境和介质

周围环境和介质对金属构件的韧性和断裂行为有很大的影响。下面简单介绍两种环境

的影响。

( 1) 腐蚀脆化

腐蚀对金属可能有以下几方面影响:

( a ) 影响表面能(或界面能) , 使形成裂缝所需的能量减小;

( b) 由于形成腐蚀坑或腐蚀产物而引起应力集中;

( c) 使金属零件的承载面积减少,平均应力增加, 但一般情形下面积减少很有限, 影响

不大;

( d ) 腐蚀介质沿高能缺陷区(位错、晶界、相界等处)渗透到金属内部,发生选择性腐蚀,

大大削弱了晶体的结合力;

( e) 气体介质向金属内部扩散,引起金属脆化。

腐蚀和应力往往是互相加重的,腐蚀引起应力集中, 应力集中又加速腐蚀。由于晶粒边

界既是高能缺陷区, 又是应力集中的地方,故晶间(应力)腐蚀往往是材料最常见、最危险的

腐蚀形式,往往导致晶间脆性断裂。

在间隙式元素引起的脆化现象中,最常见的一种是氢脆。金属中氢脆的来源很多, 例如

金属在有水蒸汽的气氛下熔炼,表面酸洗, 电镀等处理过程中都会吸氢。这些氢气(以氢原子

或离子状态)扩散到金属内部就会引起氢脆。氢脆的原因有三方面: ① 少量的氢将溶解在

金属点阵中,且氢原子比较多地聚集在刃型位错周围形成柯氏气团,阻碍位错运动(见 4.15

节) ;② 吸氢很多时就可能形成脆性氢化物, 像微裂缝一样散布于金属内部;③ 氢原子扩散

到缺陷区(晶界、位错、空位等)结合成氢分子,造成很大的内应力。为了防止氢脆, 一方面要

通过改进生产工艺,减少吸氢;另一方面在必要时要进行真空除气。

( 2) 辐照脆化

实验和反应堆运行经验都表明,材料经过高能粒子(包括中子、电子等)照射后会变脆,

这就叫辐照脆化。辐照脆化表现在以下几方面: ① 强度指标(屈服强度、强度极限、硬度、弹

性模量等)增加, 韧性指标(拉伸延伸率、断面收缩率、冲击韧性等)减小;② 屈服强度的增加

远超过强度极限(断裂强度)的增加;③ 屈服强度更急剧地随温度的减低而增加;④ 塑性—

脆性转变温度升高;⑤ 拉伸时明显屈服点现象更明显。甚至 FCC金属(如 Cu, N i)经过一定

辐照后也出现明显屈服点。

辐照脆化的理论大都是着眼于辐照阻碍位错起动或阻碍位错运动。这里就不详述了。

3.17.4.6 加工方式

不同的加工方式会产生不同的织构,从而在某些方向上出现脆性。例如, 高度轧制的钼

板和钨板很容易分层,因为平行板面的晶界面积最大,平行于轧向的晶粒直径也最大,因而

裂缝很容易平行于板面,沿着轧向扩展。

以上讨论了影响金属的韧性、脆性和断裂的各种外因。下面再讨论两种内因。
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3.17.4.7 晶体结构

从前面的讨论中已经看到,晶体结构对金属的韧性、脆性和断裂有很大的影响。最明显

的事实就是 FCC 金属具有很高的塑性, 至今未发现脆性断裂, 而 BCC, CPH 金属的塑性就

差得多,容易发生脆性断裂。一般来说, 晶体的对称度越低或结构越复杂,金属就越脆, 例如

锑就很脆。

关于晶体结构对金属韧性或脆性的影响一般是用滑移系统的多少来解释, 但这只是个

粗略的解释,因为影响金属韧性或脆性的因素很多。

3.17.4.8 成分和组织

关于杂质和合金元素的影响, 有两条人们熟悉的原则: 第一, 金属越纯, 塑性越好。杂

质,特别是氢、氧、氮、碳等间隙式杂质元素,会显著降低金属的塑性。第二, 为了提高金属强

度而加入的合金元素往往降低金属的塑性。强化效果越显著,塑性下降越多, 脆性断裂的可

能性越大。所以工程实际中常常为了改善加工性而不得不牺牲一些强度性能。但这条原则

也不是绝对的,事实上人们通过选择适当和适量的合金元素、热处理工艺和改进加工方法等

各种途径也可以得到既有很高的强度,又有很好的塑性的材料。

3.17.4.9 晶粒度

和通常的合金元素的影响不同,细化晶粒不仅提高金属的强度, 同时还提高其韧性。前

者是因为晶界阻碍滑移, 后者是因为晶界不仅阻碍裂纹的扩展,而且随着晶界数量的增多,

在每一晶界处的应力集中更小了(应力分布更均匀了)。由于细晶粒材料的韧性高, 它的塑性

—脆性转变温度也就降低了。实验发现,金属的塑性—脆性转变温度 DBT T 和晶粒度 d 的

对数成直线关系:

DBTT = lg( d
1
2 )

习  题

3-1 写出 FCC 晶体在室温下所有可能的滑移系统(要求写出具体的晶面、晶向指数)。

3-2 已知某铜单晶试样的两个外表面分别是( 001)和( 111)。请分析当此晶体在室温下

滑移时在上述每个外表面上可能出现的滑移线彼此成什么角度?

3-3 若直径为 5mm 的单晶铝棒在沿棒轴[ 123]方向加 40N 的拉力时即开始滑移, 求

铝在滑移时的临界分切应力。

3-4 利用计算机验证, 决定滑移系统的映象规则对 FCC 晶体和具有{110}〈111〉滑移

系统的 BCC 晶体均适用。(提示: 对于任意设定的外力方向, 用计算机计算所有等价滑移系

统的取向因子。)

3-5 如果沿 FCC 晶体的[ 110]方向拉伸, 请写出可能起动的滑移系统。

3-6 请在 Mg 的晶胞图中画出任一对可能的双滑移系统,并标出具体指数。

3-7 证明取向因子的最大值为 0.5(μma x = 0.5)。
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3-8 如果沿铝单晶的[ 21
-

3]方向拉伸, 请确定:

( 1) 初始滑移系统; ( 2) 转动规律和转轴; ( 3) 双滑移系统; ( 4) 双滑移开始时晶体的取

向和切变量; ( 5) 双滑移过程中晶体的转动规律和转轴; ( 6) 晶体的最终取向(稳定取向)。

3-9 将上题中的拉伸改为压缩, 重解上题。

3-10 将 3-8题中的铝单晶改为铌单晶, 重解该题。

3-11 分别用矢量代数法和解析几何法推导单晶试棒在拉伸时的长度变化公式。

3-12 用适当的原子投影图表示 BCC 晶体孪生时原子的运动,并由此图计算孪生时的

切变,分析孪生引起的堆垛次序的变化和引起层错的最短滑动矢量。

3-13 用适当的原子投影图表示锌( c/ a = 1. 86)单晶在孪生时原子的运动,并由图计算

切变。

3-14 用解析法(代公式法)计算锌在孪生时的切变,并和上题的结果相比较。

3-15 已知镁( c/ a = 1. 62)单晶在孪生时所需的临界分切应力比滑移时大好几倍, 试问

当沿着 Mg 单晶的[ 0001]方向拉伸或压缩时,晶体的变形方式如何?

3-16 如果要求你用双面面痕法测定某一六方金属的孪生系统,请写出整个实验程序。

3-17 实验测得某种材料的屈服极限 σs 和晶粒度 d 的关系如下表。请验证这些数据是

否符合 Hall-Pat ch 公式。如果符合,请用最小二乘法确定公式中的常数, 并由此计算晶粒度

为 d = 10μm 的材料的屈服极限。

d / μm 250  111 �37 �18 |6 �. 9 5 �. 4 3 �. 0

σs / Pa 103  131 �193 �207 �303 d341 5428 �

3-18 讨论金属中内应力的基本特点、成因, 以及对金属加工和使用的影响。

3-19 讨论金属的应变硬化现象、影响因素及其对金属加工和使用行为的影响。

3-20 什么是织构(或择优取向) ? 形成形变织构(或加工织构)的基本原因是什么?

3-21 举例说明织构对金属的加工及使用行为的影响。

3-22 高度冷轧的铝板在高温退火后会形成完善的{001}〈100〉织构(立方织构)。如果

将这种铝板深冲成杯,会产生几个制耳? 在何位置?

3-23 实践表明,高度冷轧的镁板在深冲时往往会裂开, 试分析其原因。

3-24 总结、比较 FCC 与 BCC 晶体的变形和断裂行为,并加以解释。

3-25 比较 Griffith 的微观断裂理论和 Irwin 的宏观断裂理论,说明其异同和应用。

3-26 一块宽为 2w 的大平板的一侧有一个长为 a = 25mm的穿透边缘裂纹( wm a ) ,拉

应力垂直于裂纹表面。已知材料的 K Ⅰ c= 26× 103
N / m

3/ 2 ,试求此板的脆断强度(不考虑塑性

变形。对于 wm a 的单边穿透边缘裂纹, 从手册查得其形状因子为 Q≈0. 797)。

3-27 讨论线弹性断裂力学的应用范围。

3-28 总结影响金属韧性和强度的因素。

3-29 简述断口分析的应用和分析步骤。

3-30 简述应变软化及超塑性现象,说明其原因。
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第 4 章 晶体中的缺陷

4.1 引  言

  第 1 章曾指出,即使在 0K ,实际晶体中也不是所有原子都严格地按周期性规律排列的,

因为晶体中存在着一些微小的区域,在这些区域内或穿过这些区域时, 原子排列的周期性受

到破坏。这样的区域便称为晶体缺陷。按照缺陷区相对于晶体的大小, 可将晶体缺陷分为以

下四类:

( 1) 点缺陷 如果在任何方向上缺陷区的尺寸都远小于晶体或晶粒的线度, 因而可以

忽略不计,那么这种缺陷就称为点缺陷。例如, 溶解于晶体中的杂质原子就是点缺陷。晶体

点阵结点上的原子进入点阵间隙中时便同时形成两个点缺陷——空位和间隙原子等等。

( 2) 线缺陷 如果在某一方向上缺陷区的尺寸可以与晶体或晶粒的线度相比拟,而在

其它方向上的尺寸相对于晶体或晶粒线度可以忽略不计, 那么这种缺陷就称为线缺陷或位

错,这是本章要着重讨论的缺陷。

( 3) 面缺陷 如果在共面的各方向上缺陷区的尺寸可与晶体或晶粒的线度相比拟, 而

在穿过该面的任何方向上缺陷区的尺寸都远小于晶体或晶粒的线度, 那么这种缺陷便称为

面缺陷。例如第 1 章提到的晶粒边界或层错面都是面缺陷。

( 4) 体缺陷 如果在任意方向上缺陷区的尺寸都可以与晶体或晶粒的线度相比拟, 那

么这种缺陷就是体缺陷。例如, 亚结构(嵌镶块)、沉淀相、空洞、气泡、层错四面体 (见本章

4.2节)等缺陷都是体缺陷。

由上述可见, 点缺陷、线缺陷、面缺陷和体缺陷可以近似地分别看成是零维、一维、二维

和三维缺陷。

不论哪种晶体缺陷,其浓度(或缺陷总体积与晶体体积之比)都是十分低的。虽然如此,

缺陷对晶体性质的影响却非常大。例如,它影响到晶体的力学性质、物理性质(如电阻率、扩

散系数等)、化学性质(如耐蚀性)以及冶金性能(如固态相变)等。

本章只在 4.2节、4.3 节讨论点缺陷, 其余各节都讨论线缺陷——位错。其原因有三:

① 位错是晶体中最重要的一种缺陷, 对晶体 (特别是金属晶体)的各种性能(特别是力学性

能)有很大的影响;② 位错部分的内容丰富, 且许多概念和属性较难理解;③ 位错和其它各

种缺陷是密切相关的,是可以相互转化的。实际上, 我们在讨论位错的过程中就要讨论某些

面缺陷和体缺陷。

4.2 点缺陷的基本属性

4.2.1 点缺陷类型

  点缺陷有两种基本类型,即空位和间隙原子。前者是未被占据的(或空着的)原子位置,
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后者则是进入点阵间隙中的原子。除了外来杂质原子这样的间隙原子外, 晶体中的空位和间

隙原子的形成是和原子的热运动或机械运动有关的。

众所周知,固体中的原子是围绕其平衡位置作热振动的。由于热振动的无规性, 原子在

某一瞬时可能获得较大的动能或较大的振幅而脱离平衡位置。如果此原子是表面上的原子,

它就会脱离固体而“蒸发”掉,接着次表面的原子就会迁移到表面的空位置, 于是就在晶体内

部形成一个空位。如果此原子是晶体内部的原子, 它就会从平衡原子位置进入附近的点阵间

隙中,于是就在晶体中同时形成一个空位和一个间隙原子。

如果只形成空位而不形成等量的间隙原子, 这样形成的缺陷(空位)便称为肖脱基缺陷

( Schott ky disorder)。如果同时形成等量的空位和间隙原子,则所形成的缺陷(空位和间隙

原子对)称为弗兰克尔缺陷( F renk el disorder)。对于金属晶体来说, 肖脱基缺陷就是金属离

子空位,而弗兰克尔缺陷就是金属离子空位和位于间隙中的金属离子。对于离子晶体来说,

情况稍微复杂一点。由于局部电中性的要求, 离子晶体中的肖脱基缺陷只能是等量的正离子

空位和负离子空位。又由于离子晶体中负离子半径往往比正离子大得多, 故弗兰克尔缺陷只

可能是等量的正离子空位和间隙正离子。图 4-1示意地画出了含有肖脱基缺陷的 N aCl 晶体

在( 100)面上的离子分布。弗兰克尔缺陷则主要出现在 AgCl和 AgBr 中。

 图 4-1 #NaCl 晶体中的肖脱基缺陷( Na
+

和 Cl- 离子空位)

 图 4-2 a含有挤塞子的 FCC晶体的( 111)面

 

在实际晶体中,点缺陷的形式可能更复杂。例如, 即使在金属晶体中,也可能存在两个、

三个甚至多个相邻的空位,分别称为双空位、三空位或空位团。但由多个空位组成的空位团

从能量上讲是不稳定的,很容易沿某一方向“塌陷”成空位片(即在某一原子面内有一个无原

子的小区域)。同样, 间隙原子也未必都是单个原子,而是有可能 m 个原子均匀地分布在 n

个原子位置的范围内( m> n) ,形成所谓“挤塞子”( crow dion) ,如图 4-2 所示。

4.2.2 点缺陷的平衡浓度

人们或许会认为,没有任何缺陷的完整晶体在热力学上是最稳定的。然而事实并非如

此。热力学分析表明,在高于 0K 的任何温度下,晶体最稳定的状态是含有一定浓度的点缺

陷的状态。这个浓度就称为在该温度下晶体中点缺陷的平衡浓度, 用 C�v 表示。下面我们就推

导 C�v 和温度的关系。
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首先分析金属晶体。假定在一定的温度 T 和压强 P 下, 从 N 个原子组成的完整晶体中

取走 n 个原子(这就相当于引进 n 个空位)。令完整晶体和含有 n 个空位的晶体的自由焓(或

吉氏自由能)分别为 G0′和 G′。由于引进了空位以后原子间的键能和晶体体积都要变化, 故

晶体的内能和焓都要改变。由于空位在晶体的各原子位置上有各种可能的分布, 故引进空位

后晶体增加了混合熵 S m′。又由于引进空位后原子的振动频率有所改变,故振动熵也要改变。

因此我们有:

ΔG′= G′- G′0 = ΔH ′- TΔS′= n( u + PΔv) - T ( S′m + ΔS′v ) ( 4-1)

式中 ΔH′和 ΔS′v 分别为引进了 n 个空位后晶体的焓变和振动熵变, u 为一个空位的生成

(内)能,Δv 为引进一个空位引起的晶体体积变化。令 u + PΔv= Δh= 一个空位的生成焓,

ΔS′v = nΔS
0
v , 式中 ΔS

0
v 是增加一个空位引起的振动熵变。将以上各量代入式( 4-1)得到:

G′= G′0 + nΔh - T S′m - nTΔS 0
v ( 4-2)

  混合熵 S′m 可按玻尔兹曼公式求得:

S′m = klnW = klnCnN = kln
N !

n! ( N - n) !
( 4-3)

式中 W 是出现 n 个空位和( N - n)个原子这种状态的热力学几率, 即 n 个空位在 N 个原

子位置上的分布数,也就是从 N 个原子位置中取出 n 个的组合数 C
n
N。

利用斯忒林公式( St ir ling formula) :

ln x ! ≈ x ln x - x  (当 x n 1 时)

可以将式( 4-3)进一步展开:

S′m = k[ N lnN - N - nlnn + n - ( N - n) ln ( N - n) + ( N - n) ]

= - N k
n
N

ln
n
N

+
N - n

N
ln

N - n
N

= - N k[ CvlnCv + ( 1 - Cv ) ln ( 1 - Cv) ] ( 4-4)

式中 Cv =
n
N

= 晶体中空位的浓度。

由式 ( 4-4)即可作出 S′m 和 Cv 的关系曲线, 如图 4-3 所示。从图看出, 当 Cv = 0. 5 时 S′m =

( S′m ) ma x。且曲线对称于直线 Cv = 0. 5。注意, 在 Cv 很小时, 曲线很陡。有人利用这点解释为

什么将高纯度材料进一步提纯相当困难(请读者想想, 如何解释?)。

图 4-3 S′m-Cv 曲线

将式( 4-4)代入式( 4-2)得到:

G′= NG′0 + N CvΔh + N K T [ CvlnCv

+ ( 1 - Cv ) ln ( 1 - Cv ) ] - N Cv TΔS
0
v ( 4-5)

  按定义, 空位的平衡浓度 C�v 应该是对应于最小

自由焓( G= Gm in )的空位浓度。因此,只要令
dG′
dCv

= 0,

即可由式( 4-5)解出 C�v 来 (注意, 由于实际晶体中 Cv

n 1, 故在求导时可以近似认为ΔS
0
v 与 Cv 无关)。由式

( 4-5)得到:

dG′
dCv

= NΔh + N K T [ lnC�v + 1

- ln( 1 - C�v ) - 1] - N TΔS
0
v = 0
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由此求得: ln
C�v

1 - C�v
=

TΔS
0
v - Δh

K T

因为 Cv n 1,

所以

C�v ≈ exp
ΔS 0

v

K
¡¤exp -

Δh
K T

= exp
ΔS v

R
exp -
ΔH v

RT
= exp -

ΔH v - TΔS v

RT

或 C�v = exp -
ΔGv

RT

C�v = C0 exp -
ΔH v

RT

C0 = exp
ΔS v

R

( 4-6)

式中 ΔH v 和 ΔGv 分别为 1mol空位的生成焓和生成自由焓,ΔS v 为增加 1mol空位引起的

振动熵变。

公式( 4-6)表明: ( 1) 在一定的温度下,确实存在一个平衡的空位浓度, 此时晶体的自由

焓最低,因而最稳定; ( 2) 平衡浓度随温度升高而呈指数地急剧增加。这些就是点缺陷的基

本特点。

空位的平衡浓度 C�v 可以通过实验确定,因而根据式 ( 4-6) ,只要测得了若干不同温度下

的 C�v 值, 就可用最小二乘法比较准确地求出 ΔGv、ΔH v 和ΔS v 来。作为一个实例, 实验测得

在金中空位的生成焓为ΔH v≈96.37k J/ mol,ΔS v≤19.27× 10- 3
kJ / ( mol·K)。故按式( 4-6)

算出, C0≈10,在 1000K 时 e
- ΔH

v
/ R T≈10 - 5 , C�v≈10 - 4。由此可见, 即使在很高的温度下, 平衡

浓度也是很低的, 但由于晶体中的原子数 N 极大,故空位(或其它点缺陷)的绝对数值并不

小,例如 1mol 金在 1000K 下空位数为 6.02× 10
23
× 10

- 4
= 6.02× 10

1 9
个。顺便一提, 由于决

定 C�v 数量级的主要因子是 e
- ΔH

v
/ R T

,故在近似估算 C�v 时往往取 C0≈1(即ΔS v = 0) , 因而 C�v

≈e
- ΔH

v
/ R T。

其次,我们来分析离子晶体的点缺陷平衡浓度。前面曾指出,离子晶体中有两类缺陷, 即

肖脱基缺陷和弗兰克尔缺陷。

对于肖脱基缺陷,其正离子和负离子空位的平衡浓度都可以按上述热力学方法分析, 得

到和式( 4-6)类似的表达式:

C�va = exp -
ΔGva

RT
, C�vC = exp -

ΔGvC

RT

式中 C�va和 C�vC分别是负离子(或阴离子)空位和正离子(或阳离子)空位的平衡浓度, ΔGva

和ΔGvC分别是负离子空位和正离子空位的摩尔生成自由焓。由以上两式便得到:

C�va ¡¤C�vC = exp -
ΔGva + ΔGvC

RT
= exp -

ΔGS

RT
( 4-7)

式中 ΔGS = ΔGva + ΔGvC是肖脱基缺陷(即正负离子空位对)的摩尔生成自由焓。由于某种

空位 (或间隙原子)的平衡浓度从数学上讲就代表了该种空位(或间隙原子)出现的几率, 故

式( 4-7)右边就是同时出现一个负离子空位和一个正离子空位的几率, 也就是出现一个肖脱

基缺陷的几率,或者说, 肖脱基缺陷的平衡浓度 C�S。

C�S = C�va ¡¤C�vC = ex p -
ΔG s

RT
( 4-8)
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对于弗兰克尔缺陷,根据类似的分析可以得到:

C�F = C�iC ¡¤C�vC = exp
- (ΔGiC + ΔGvC )

RT
= exp -

ΔGF

RT
( 4-9)

式中 C�iC和 C�vC分别是间隙正离子和正离子空位的平衡浓度, C�F 是弗兰克尔缺陷的平衡浓

度(也就是同时形成一个正离子空位和一个间隙正离子的几率)。ΔGiC , ΔGvC和 ΔGF 分别为

间隙正离子、正离子空位和弗兰克尔缺陷的摩尔生成自由焓。

值得指出的是,在推导式( 4-7)、式( 4-8)时并未假定 C�va = C�vC。同样,在式( 4-9)中也没有

假定 C�iC = C�vC。实际上, 在一些复杂的离子晶体(例如包含两种或多种不同价态的金属离子

晶体)中, C�va未必等于 C�vC , C�iC也未必等于 C�vC ,但式( 4-8)和 ( 4-9)仍然成立(这些公式类似于

化学平衡中的质量作用常数)。

4.2.3 过饱和点缺陷的形成

在点缺陷的平衡浓度下晶体的吉氏自由能最低,因而最稳定。具有平衡浓度的缺陷又称

为热(平衡)缺陷。但是在有些情形下晶体中点缺陷的浓度可能高于平衡浓度, 这样的点缺陷

就称为过饱和点缺陷或非平衡点缺陷。通常获得过饱和点缺陷的方式有以下三种。

( 1) 淬火

从前面的讨论可知,晶体中空位的浓度是随温度升高而急剧增加的。因此, 如果将晶体

加热到高温,保温足够的时间, 然后急冷到低温(淬火) ,那么空位就来不及通过向位错、晶界

等“漏洞”处扩散而消失, 因而晶体在低温下仍保留了高温时的空位浓度, 或者说, 晶体在低

温下含有过饱和的空位。在下一节我们将进一步讨论如何利用淬火实验测定空位的生成焓。

( 2) 冷加工

金属在室温下进行压力加工(冷加工)时会产生空位, 其微观机制是由于位错交割所形

成的割阶发生攀移,详细讨论见本章 4.20 节。

( 3) 辐照

当金属受到高能粒子 (中子、质子、氘核、α-粒子、电子等)照射时, 金属点阵上的原子将

被击出,而进入点阵间隙中。由于被击出的原子具有很高的能量, 它在进入稳定的间隙位置

之前还会将点阵上的其它原子击出,后者又可能再击出另外的原子, 依次继续下去, 这样就

会形成大量的、等量的空位和间隙原子(这是和热平衡缺陷不同的)。近似估算指出, 辐照产

生的缺陷对的浓度正比于辐照剂量 �t(�是单位时间内通过单位面积固体材料的高能粒子

数,称为辐照通量, t是辐照时间)。例如, 铜在中子能量为 1MeV、通量为 10
1 3

(中子/ cm
2
·s)

的反应堆中辐照 1 天后, 缺陷对的浓度达到 6× 10
- 4

, 此值接近于熔点附近的热平衡浓度。

辐照产生的点缺陷除了过饱和度大外,还可能有特别的分布, 例如, 在密排方向上 n 个原子

间距的范围内分布了( n+ 1)个间隙原子,形成所谓挤塞子。

4.2.4 点缺陷对晶体性质的影响

在一般情形下,点缺陷主要影响晶体的物理性质, 如比容、比热容、电阻率等。

( 1) 比容 为了在晶体内部产生一个空位, 需将该处的原子移到晶体表面上的新原子

位置,这就导致晶体体积增加。

( 2) 比热容 由于形成点缺陷需向晶体提供附加的能量 (空位生成焓) , 因而引起附加
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比热容。

( 3) 电阻率 金属的电阻来源于离子对传导电子的散射。在完整晶体中, 电子基本上是

在均匀电场中运动,而在有缺陷的晶体中, 在缺陷区点阵的周期性被破坏,电场急剧变化, 因

而对电子产生强烈散射,导致晶体的电阻率增大。

此外,点缺陷还影响其它物理性质, 如扩散系数、内耗、介电常数等。在碱金属的卤化物

晶体中, 由于杂质或过多的金属离子等点缺陷对可见光的选择性吸收,会使晶体呈现色彩。

这种点缺陷便称为色心。

在一般情形下, 点缺陷对金属力学性能的影响较小, 它只是通过和位错交互作用,阻碍

位错运动而使晶体强化。但在高能粒子辐照的情形下,由于形成大量的点缺陷和挤塞子, 会

引起晶体显著硬化和脆化。这种现象称为辐照硬化。

4.3 点缺陷的实验研究

点缺陷的形貌可以用电镜直接观测。点缺陷的其它性质如生成焓、生成熵、扩散激活能

(或迁移率)、以及它引起的晶体体积变化等, 都可以通过各种物理实验测定。下面简单地介

绍某些常见的实验。

4.3.1 比热容实验

若晶体中点缺陷浓度为 C(相当于 1 个原子对应 C 个点缺陷) , 则附加的原子比热容

ΔCp 为:

ΔCp =
d ( CΔh)

dT
=
ΔH
N 0

¡¤
dC
dT

( 4-10)

式中 Δh 和 ΔH 分别是 1个和 1mol点缺陷的生成焓, 可视为与温度无关的常数。N 0 是阿

佛伽德罗常数, N 0 = 6.02× 10
23
。

另一方面,点缺陷的浓度一般可表示为:

C = C0 exp -
Δh
K T

= C0 ex p -
ΔH
RT

( 4-11)

(参看式( 4-6) )。

将式( 4-11)代入式( 4-10)得到附加的原子比热容为:

Δcp =
(Δh)

2

K T
2 ¡¤C =

(ΔH )
2

N 0 RT
2 ¡¤C ( 4-12)

而 1mol 晶体的附加热容量为:

ΔCp = N 0Δcp =
(ΔH )

2

RT
2 ¡¤C ( 4-13)

另一方面,根据( 4-6)式可以写出:

c = e
ΔS / R

¡¤e
- ΔH / RT

( 4-14)

将式( 4-14)代入式( 4-13)得到:

ΔCp =
(ΔH ) 2

RT 2 ¡¤eΔS / R ¡¤e- ΔH / R T

所以 ln ( T 2ΔCp ) = ln
(ΔH ) 2

R
eΔS / R -
ΔH
RT

= A -
ΔH
RT

( 4-15)
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式中 A = ln
(ΔH )

2

R
eΔS / R 是一个与温度无关的常数。

由式( 4-15)可见, 如果能测出各种温度下的附加热容量 ΔCp , 就可作出 T
2
ΔCp -

1
T
关系

直线。由直线的斜率可求出点缺陷生成焓 ΔH , 再由直线的截距, 可以算出点缺陷生成熵

ΔS。

如何测定附加热容量ΔCp 呢?我们知道, 通常比热实验中测得的是晶体的总热容量 Cp。

它由两部分组成, 一部分是由于原子 (或离子) 热振动引起的热容量 C
0
p (完整晶体的热容

量) ,另一部分是由于形成点缺陷引起的附加热容量ΔCp。故 Cp = C
0
p + ΔCp。由公式( 4-13)及

( 4-14)可以看出,只有在很高的温度(接近熔点)时 ΔCp 才较显著。如果温度不太高, 则 ΔCp

n C
0
p , 因而 Cp≈C

0
p。因此,如果测出晶体的热容量-温度关系曲线(见图 4-4) , 那么曲线的低

温段就代表了 C
0
p ,只要将这段曲线外推到高温(接近熔点的温度) , 就可求出 ΔCp。图 4-4 是

实验测得的钾的 Cp -T 曲线, 图中虚线到实线间的垂直距离就是在相应温度下的ΔCp 值。

图 4-4 钾的热容量与温度的关系

4.3.2 热膨胀实验

晶体在加热或冷却时体积会发生变化。这种变化包括两部分, 一是由于原子(离子)间的

平均距离(或点阵常数)改变引起的体积变化,这就是通常所说的热膨胀;另一部分是由于点

缺陷浓度改变引起的晶体体积变化。若晶体的体积为 V, 总体积变化为 ΔV,其中热膨胀为

(ΔV) l , 点缺陷引起的体积变化为(ΔV) d ,则有:

ΔV
V

=
(ΔV) l

V
+

(ΔV) d

V
( 4-16)

由于晶体体积随温度的变化通常都很小,故

ΔV
V

=
( l + Δl) 3 - l 3

l
3 ≈ 3

Δl
l

( 4-17)

式中 l 为晶体的线度。

类似地可写出:

(ΔV) l

V
= 3
Δa
a

( 4-18)
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  点缺陷引起的体积变化是多少呢? 如前所述,晶体中形成一个空位, 就要增加一个原子

体积,而形成一个间隙原子则要减少一个原子体积。因此, 形成浓度为 C�v 的空位和浓度为 C�i

的间隙原子时,晶体的相对体积变化就是:

(ΔV) d

V
= C�v - C�i ( 4-19)

将式( 4-17)～( 4-19)代入式( 4-16)得到:

C�v - C�i = 3
Δl
l

-
Δa
a

( 4-20)

上式中总膨胀量
Δl
l
可由热膨胀实验测出,

Δa
a
可由 X 光衍射实验测出, 因而 C�v - C�i 可

以算出。若 C�v - C�i> 0, 则晶体中的主要点缺陷是空位;若 C�v - C�i< 0, 则主要点缺陷是间隙

原子。对金属晶体来说, C�vm C�i, 故式( 4-20)可写为:

C�v = 3
Δl
l

-
Δa
a

( 4-21)

将式( 4-21)代入式( 4-6)得到:

ln 3
Δl
l

-
Δa
a

=
ΔS v

R
-
ΔH v

RT
( 4-22)

由上式可见, 只要测出不同温度下的
Δl
l
及
Δa
a

,即可算出ΔS v 及ΔH v 来。图 4-5 给出了由热膨

胀实验和 X 光衍射测得的铝的
Δl
l
和
Δa
a
随温度的变化。由这些实验数据求得 Cu 的 ΔH v =

73k J/ mol,ΔS v≈20J / ( mol·K )。

图 4-5 铝的
Δl
l
和
Δa
a
随温度的变化

热膨胀实验虽然原理较简单,但技术上难度很大, 这是因为 C�v 很小, C�v≈10
- 4

, 因此, 若

要求 C�v 的准确度达到 10% , 则
Δl
l
和
Δa
a
的测量精度要达到 10 - 5。
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4.3.3 淬火实验

淬火实验的程序是,首先在很低的温度 T 0 下测定晶体的电阻率 ρ0 , 然后将晶体加热至

高温 T q , 保温足够长的时间后急冷至低温 T 0 ,再在 T 0 下测定晶体的电阻率ρ′0。于是根据两

次测量的电阻率差值Δρ= ρ0′- ρ0 就可求出空位的生成焓, 进而得到空位平衡浓度与温度的

关系。为什么两次测量的电阻率不同(ρ′0≠ρ0 )呢?这就要分析电阻率的起因和两次测量中晶

体状态的差别。

和热膨胀类似, 晶体的电阻率也由两部分组成: 和晶格振动相关的电阻率 ρ( T ) , 以及

和缺陷相关的电阻率ρd。后者又可分成由空位引起的电阻率ρv 和由其它各种缺陷(位错、间

隙原子、杂质等)引起的电阻率ρd′。因此,晶体的电阻率 ρ可表为:

ρ= ρ( T ) + ρ′d + ρv ( 4-23)

两次测量中电阻率之差为:

Δρ= Δρ( T ) + Δρ′d + Δρv ( 4-24)

由于两次测量是在同一温度 T 0 下进行的, 故Δρ( T ) = 0;如果在淬火过程中晶体不变形, 也

没有玷污,那么由于位错密度及分布、杂质浓度等都不变,故Δρ′d = 0。唯一的变化是Δρv≠0,

这是因为在两次测量时晶体中的空位浓度不同。在第一次测量时,空位浓度是温度 T 0 下的

平衡浓度 C�v ( T 0 )。接着晶体加热到高温 T q 并保温足够的时间,因而空位浓度变为 T q 下的

平衡浓度 C�v ( T q ) ( C�v ( T q ) m C�v ( T 0 ) )。随后淬火(急冷)到温度 T 0 时, 空位来不及向位错、晶

界等点缺陷的“漏洞”处扩散而消失, 因而在温度 T 0 时晶体中的空位是过饱和的(非平衡空

位,见 4.2节)。如果冷却速度足够快,则在第二次测量时空位浓度为 C′v ( T 0 ) = C�v ( T q )。

图 4-6 金的“淬入”电阻率与淬火温度的关系

由于一般金属中的空位浓度都很低(即使在

接近熔点时平衡浓度也只有 10
- 4
左右) , 故可认

为,空位引起的电阻率 ρv 正比于空位浓度。于是

由式( 4-24)可写出:

Δρ= Δρv = αΔCv = α[ C�v ( T q ) - C�v ( T 0 ) ]

≈αC�v ( T q ) ( 4-25)

式中α为比例系数。

将式( 4-6)代入式( 4-25)得到:

Δρ= Aexp -
ΔH v

RT q
( 4-26)

根据此式,只要将许多相同的晶体加热到不同的

淬火温度 T q, 然后急冷至同样的低温 T 0 ( T 0 n

T q ) , 测定各晶体在加热前(温度为 T 0 )和冷却后

(温度仍为 T 0 )的电阻率, 求出其 Δρ值, 并作出

ln(Δρ) -
1

T q
的关系曲线 (直线 ) , 就可由直线的斜

率求出空位生成焓 ΔH v 来。图 4-6 是金丝的“淬

入”电阻率 Δρ与淬火温度倒数
1

T q
的关系直线, 由
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直线斜率求得ΔH v≈94.5kJ/ mol。

4.3.4 淬火—退火实验

淬火—退火实验的步骤如下:

① 在很低的温度 T 0 下测定晶体的电阻率ρ0。此时晶体中空位浓度为平衡浓度 C�v( T 0 )。

② 将晶体加热到高温 T q ,保温足够长的时间, 使晶体中的空位浓度达到 T q 下的平衡浓

度 C�v ( T q )。

③ 淬火: 将晶体由 T q 急冷至 T 0 , 然后测定其电阻率 ρ′0。此时晶体中的空位浓度为

C′v ( T 0 ) = C�v ( T q )。

④ 低温退火: 将晶体加热到 T 0 和 T q 之间的某一温度 T ( T 0 < T n T q ) ,保温一定的时

间 t, 使空位浓度由 C�v ( T q )下降到 Cv ( T ) (但仍高于温度 T 下的平衡浓度 C�v ( T ) )。

⑤ 再将晶体急冷至 T 0 , 测定其电阻率 ρ″0。

根据上述实验即可求出空位在晶体中扩散的激活能或激活焓 ΔH m (ΔH m 的意义请见

第 8 章)。具体方法如下。

我们首先分析在等温退火过程中空位浓度的变化。在退火开始时( t= 0) ,浓度为C�( T q ) ;

保温 t 时间后浓度变为 Cv ( T ) ;若保温无穷长时间( t= ∞) , 则浓度变为 C�v ( T )。假定空位是

向固定的“漏洞”中扩散,那么由扩散方程可以解出:

Cv( T ) - C�v ( T ) = ( Cv ( T q) - C�v ( T ) ) e
- t /τ

式中,τ是常数, 称为空位扩散的弛豫时间。

由于退火是在低温下进行的,故 C�v ( T )≈C�v ( T 0 ) , 因而上式可近似写成:

Cv ( T ) - C�v( T 0 ) ≈ ( Cv ( T q) - C�v ( T 0 ) ) e - t /τ ( 4-27)

  前面曾指出,当空位浓度低时, 可以认为电阻率的变化正比于空位浓度的变化, 故由式

( 4-27)可得到:

ρ″0 - ρ0 ≈(ρ′0 - ρ0 ) e
- t/ τ

  或 Δρ( t) = Δρ0 e - t /τ ( 4-28)

  由上式可见,根据退火实验测出的 ρ0 , ρ′0 和ρ″0 , 以及退火时间 t, 即可算出弛豫时间τ。

如何由τ求出ΔH m 呢? 这需要用到扩散理论(见第 9章)给出的两个关系式:

τ=
l

2

βD v
( 4-29)

D v = Aexp -
ΔH m

RT
( 4-30)

式中 l 是空位漏洞间的距离, β是与漏洞几何形状有关的常数, D v 是空位扩散系数, A 是

常数。

原则上只要按式( 4-29)由实验求得的 τ值算出 Dv , 再代入式( 4-30)即可求出 ΔH m。但

问题是式( 4-29)中的参数 l ,特别是 β,很难确知。为了避免这两个参数, 可以采用同一个样

品先后在不同温度下进行两次退火实验。一次退火温度为 T 1 , 得到弛豫时间τ1 ;另一次退火

温度为 T 2 , 得到弛豫时间 τ2。于是由式( 4-29)和( 4-30)得到:

τ1
τ2

=
D v ( T 2 )
D v ( T 1 )

= exp -
ΔH m

R
1

T 2
-

1
T 1

( 4-31)
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  据此即可由τ1 和 τ2 算出 ΔH m 来。

图 4-7给出了金的实验结果。样品从 700℃淬火, 然后在 40℃退火 120h, 再在 60℃进行

第二次退火。由此实验求得的ΔH m = 79kJ/ mol。

应该注意, 为了保证两次实验中参数 l 和 β相同,不仅要采用同一样品,而且退火温度

T 1 和 T 2 都要低(为什么? )

图 4-7 金的退火实验结果

通过淬火—退火实验测定了 Cu, A g, Au , Al 等金属的摩尔空位生成焓 ΔH v、生成熵

ΔS v 和扩散激活能ΔH m ,如表 4-1所示。表中还列举了一些用热膨胀实验测得的结果。可以

看出,它和淬火实验的结果是吻合的。

表 4-1 某些金属的 ΔH v,ΔSv 和 ΔH m 值

金  属
ΔH v/ kJ·mol- 1 c

(热膨胀)

ΔH v / kJ·mol- 1 �

(淬火)

ΔH m/ kJ·mol- 1 �

淬火—退火
ΔS v/ R

Au 90 [. 7 93 �. 2 67 �. 5 1 �. 0

Ag 105 [. 1 101 �. 9 80 �. 0 1 �. 5

Al 72 [. 3 74 �. 7 46 �. 3 2 �. 2

Cu 112 [. 8 1 �. 5

4.3.5 正电子湮没实验

正电子湮没技术是一项比较新的核物理实验技术, 70年代起才较多地用于固体材料的

研究,特别是固体缺陷(尤其是点缺陷)的研究。下面简单地介绍如何利用正电子湮没技术测
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定空位生成焓。

大家知道, 22
N a, 6 4

Cu 等具有 β
+ 衰变的放射性同位素会放出正电子, 它的质量和电子相

同,但带单位正电荷, 且具有很高的能量( MeV 的数量级)。
2 2

N a 在放出高能正电子的同时发

射出一个能量为 1.28MeV 的γ光子。高能的正电子在射入被研究的固体后首先在极短的

时间(约 10
- 1 2

s )内被“热化”, 即通过电离碰撞、产生等离子体和电子-空穴对等损失其能量,

最后通过声子散射与固体物质达到热平衡。热化后的正电子能量约为 K T (在室温下 K T≈

0.0258eV ) , 远小于固体中电子的动能(约几个 eV )。当热化后的正电子和电子相遇时, 正、

负电子对便同时消失而转变成两个能量各为 0.511MeV 的 γ光子(有时会产生 1 个或 3 个

γ光子)。热化正电子在湮没前往往在固体中自由扩散一段时间 τ, τ就称为正电子湮没寿

命,它和固体结构(特别是缺陷状态)密切相关。不过, 由于正电子的热化时间(约 10 - 12
s )远

小于自由扩散时间 (约 10
- 10

s ) , 故在实际测量中为方便起见, 人们将寿命 τ规定为从发射

1.28MeV 的光子到发射两个 0.511MeV 的光子这两个事件间的时间间隔。当然,不可能所

有正电子都具有同样的寿命。利用正电子湮没寿命谱仪可以测定寿命谱曲线, 或正电子寿命

分布曲线,如图 4-8 所示。此图的横坐标正比于正电子寿命 τ,纵坐标正比于寿命为 τ的正电

子数 S (τ) , 由此即可求得平均寿命τ�为:

τ�=
1

N 0
∫
∞

0
τS(τ) dτ ( 4-32)

图 4-8 寿命谱曲线

  为了根据上述实验测得的 τ�值确定缺陷的特性, 需要从微观角度分析正电子湮没的模

型和特点。原来,固体中的正电子有两种状态: 一种是在无缺陷区的正电子;由于受点阵上

离子的斥力, 这里的正电子不可能接近离子芯, 而是在离子之间自由运动, 这种正电子就称

为自由态正电子。另一种是在缺陷区的正电子;由于缺陷区的电场不同于无缺陷区, 故正电

子的分布也不同。为确定起见,假定此缺陷是单个空位。由于空位处缺少正离子, 形成负电

场,因而正电子很容易被吸引在这里, 这就叫正电子捕获。被捕获的正电子称为束缚态(或捕

获态)正电子。自由态和束缚态的正电子都会和电子结合而发生湮没, 但自由态正电子湮没

寿命 τf 小于束缚态正电子的湮没寿命 τv (τf < τv ) , 这是因为在空位处电子数 (包括价电子

数,特别是内层芯电子数)小于无缺陷区的电子数。显然,实验测得的正电子平均寿命 τ�是和

τf ,τv 以及空位浓度都有关系的。为了找到这种关系,需要进一步提出具体的捕获模型。
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捕获模型包括以下假设:

( 1) 捕获陷阱的性质 捕获陷阱是单空位、双空位、三空位、空位团还是位错、晶界? 缺

陷的分布和浓度如何?

( 2) 捕获几率与缺陷浓度的关系 通常都假设缺陷对正电子的捕获几率正比于缺陷浓

度。

( 3) 湮没规律 通常假定自由态正电子和捕获态正电子均按指数规律衰减, 衰减常数

(即湮没几率)分别为 1/τf 和 1/τd (τf 和 τd 分别为自由正电子和捕获正电子的寿命)。这样,

实验测出的寿命谱(图 4-8)就可看成是由两条指数衰减曲线合成, 通过计算机拟合即可求

出τf 和 τd。

在缺陷是单空位的情形下,根据上述捕获模型可以导出:

τ�= τf
1 + μC�vτv
1 + μC�vτf

( 4-33)

式中 μ是单位浓度的空位对正电子的捕获几率, C�v 是空位平衡浓度。τf , τv 和 μ均可视为

与温度无关的常数,但 C�v 和 τ�则与温度有关。将式( 4-33)改写:

C�v =
τ�- τf

τv - τ
- ¡¤

1
μτf

( 4-34)

将式( 4-6)代入上式, 两边取对数,整理后得到:

ln
τ�- τf

τv - τ
- = -
ΔH v

RT
+ A ( 4-35)

式中 A = ln( C0μτf )是一个与温度无关的常数。由此可见, 只要在不同的温度下(从低温直

到熔点附近)测定正电子湮没寿命谱, 从中求出 τ�, τf 和 τv , 就可作出 ln
τ�- τf

τv- τ
- —

1
T
关系曲

线(直线) , 直线的斜率就给出了空位生成焓 ΔH v。用正电子湮没实验研究缺陷的优点是精

确度高(测量 ΔH v 的精确度可高达±0. 05eV ) , 且可探测原子量级尺度的微缺陷和低浓度

(约 10 - 7 )的缺陷。缺点是数据处理和解释往往比较困难。

4.4 位错理论的提出

位错是晶体中的一维缺陷。就是说,缺陷区是细长的管状区域, 管内的原子排列是混乱

的, 破坏了点阵的周期性(见 4.5 节)。位错的概念是 1934 年提出的。当时只是一种设想, 直

到 50年代以后才从实验中观察到位错。人们提出位错这种设想主要是由于有许多实验现象

很难用完整(理想)晶体的模型来解释。其中最大一个矛盾就是晶体的实际强度远低于其理

论强度。所谓晶体的实际强度就是实验测得的单晶体的临界分切应力τC (见 3.2 节) , 其值约

为 10
- 4
—10

- 8
G, G 是晶体的剪切模量, 而理论强度则是按完整晶体刚性滑移模型计算的强

度。按照此模型,晶体滑移时晶体各部分是作为刚体而相对滑动的, 连接滑移面两边的原子

的结合键将同时断裂。这种刚性滑移模型类似于一堆扑克牌滑开的情形。

如何按照刚性滑移模型计算理论强度呢? 为此需要分析晶体滑移过程中所受的力。如

图 4-9所示, 当滑移面上部晶体相对于下部晶体发生位移 x 时( x 轴沿滑移方向)上部晶体

受了两个力, 一个是作用在滑移面上沿着滑移方向的外加剪应力 τ(这是引起滑移的外力) ,
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另一个是下部晶体对上部晶体的作用力 τ′(这是阻止滑移的内力) , 要维持位移 x , 就要求 τ

= τ′。显然 τ′是位移 x 的函数: 当 x = na 时( n 是沿滑移方向的原子间距, n= 0, 1, 2, ⋯) , 晶

体处于稳定平衡;当 x = ( 2n+ 1)
a
2
时, 晶体处于亚稳平衡。当( 2n+ 1)

a
2

> x > na 时 τ′和 x

轴反向,因而阻碍滑移;当( 2n+ 1)
a
2

< x < ( n+ 1) a 时,τ′和 x 轴同向, 帮助滑移。由此可见,

τ′是 x 的周期函数, 因而维持位移 x 所需的 τ也应是周期函数。为简单起见, 假定此周期函

数是正弦函数:

τ= τm s in
2πx

a
( 4-36)

图 4-9 晶体滑移时滑移面上部原子受力与位置关系

显然,要想使滑移不断进行, τ必须大于 τm ,τm 就是晶体的理论强度。

为了确定τm , 让我们分析小位移( xn a )的情形。此时,一方面由式( 4-36) (此式对任何 x

值都成立)可以得到:

τ≈ τm
2πx

a
( 4-37)

另一方面,在小位移时变形是弹性的, 应力-应变关系应符合虎克定律, 故有:

τ= Gγ= G
x
b

( 4-38)

式中 b是平行滑移面的相邻两层原子面之间的距离。比较式( 4-37)和( 4-38)得到:

τm =
G
2π

a
b

( 4-39)

作为近似计算,可令 a≈b, 故

τm ≈
G
2π
～ 0. 1G ( 4-40)

可见,晶体的理论强度τm 比实际强度τC (约 10
- 4
～10

- 8
G)至少高三个数量级。后来人们又提

出了其它各种周期函数,试图得到接近于 τC 的 τm 值。但最终得到 τ≈G/ 30～10
- 2

G, 仍然比
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实际强度高得多。

理论强度和实际强度的巨大差别迫使人们放弃完整晶体的刚性滑移模型。人们推想, 晶

体中一定存在着某种缺陷, 它不仅引起应力集中, 而且缺陷区内的原子处于不稳定状态(因

为原子离开了正常的点阵位置) , 因而很容易运动。这样一来, 晶体的滑移过程就是首先在缺

陷区发生局部滑移,然后局部滑移区不断扩大。

这种引起局部滑移的缺陷就是位错。以下各节将比较深入地讨论位错的原子组态、几何

特征和各种属性。

4.5 什么是位错

为了容易理解位错的几何特征, 下面介绍两种形成位错的方式, 即局部滑移和局部位

移。

4.5.1 局部滑移

如果晶体的一部分区域发生了一个原子间距的滑移,另一部分区域不滑移, 那么在滑移

面上已滑移区和未滑移区边界处的原子将如何排列呢?显然, 在边界处原子的相对位移不可

能是从 1 个原子间距突然变为 0, 否则此处就会发生原子的“重叠”或出现“缝隙”。可见, 已

滑移区和未滑移区的边界不可能是一条几何上的“线”,而是一个过渡区。在此区内, 原子的

相对位移从 1 个原子间距逐渐减至 0。这样一来, 在过渡区内原子排列就是不规则的(非周

期性排列) , 因而滑移面两边的原子就不可能“对齐”,或者说, 必然会出现严重的“错配”。这

个原子错配的过渡区域便称为位错。由于过渡区只有几个或十几个原子间距的宽度, 而长度

却达到晶体的宏观尺寸, 故位错是一个非常细长的管状缺陷区,从宏观上看,就是一个线缺

陷。

位错中心区(即过渡区)内原子究竟如何排列呢?应该说, 此处原子的准确位置至今仍不

甚清楚, 但原子排列的基本特点却是可以推知的, 它取决于位错线 (也就是已滑移区和未滑

移区的边界线)与滑移方向二者的相对位向。根据相对位向, 可将位错分为以下三类:

( 1) 刃型位错 位错线垂直于滑移方向。

图 4-10( a )是一个简单立方晶体局部滑移的示意图。图中ABCD A是滑移面,箭头是滑

移方向,它和已滑移区(左边)—未滑移区(右边)的边界线E F垂直。这种和滑移方向垂直的

位错便称为刃型位错或简称刃位错。如上所述, 从微观上看, 位错线EF是一个过渡区。图

4-10( b)和( c)分别是原子在垂直于位错线的平面上和平行于滑移面的平面上的投影。这里,

过渡区内的原子位置是根据位移过渡(从 b过渡到 0)的要求确定的, 或者说是由于滑移面

上部晶体中的 n 列原子面(指垂直于滑移面和滑移方向的原子面)需和下部晶体中的( n- 1)

列原子面相容所决定的。

从图 4-10可以看出, 刃型位错的结构(即过渡区内的原子排列或原子组态)有一个特

点,就是存在一个对称的半原子面。由此可见, 刃型位错也可看成是通过在完整晶体中插入

半个原子面而形成的,半原子面的边缘 E F 就是刃型位错线, 因为它像刀刃。在位错EF处,

滑移面上下的原子严重错排(或说错配度最大)。

根据附加半原子面的位置,人们还把刃型位错进一步分为正刃型位错和负刃型位错。前

·122·



   ( a )              ( b)              ( c)   

图 4-10 简单立方晶体中通过局部滑移形成的刃型位错

者是附加半原子面位于滑移面上方,后者则位于下方。正刃型位错的简单表示符号是⊥, 负

刃型位错则是⊥。这里水平短线代表滑移面,垂直短线代表附加半原子面。显然, 正刃型和

负刃型位错并无本质的差别,因为只要将晶体翻转(绕E F旋转 180°) , 位错就反号。

( 2) 螺型位错 位错线平行于滑移方向。

图 4-11( a )也是一个简单立方晶体发生局部滑移的示意图。滑移面仍为ABCD A, 滑移

方向如箭头所示。和图 4-10不同的是, 这里已滑移区(右边)和未滑移区(左边)的边界线E F

平行于滑移方向。这种和滑移方向平行的位错便称为螺型位错,或简称螺位错。

图 4-11 简单立方晶体中通过局部滑移形成的右旋螺位错

为什么称为螺位错呢? 这是因为垂直于位错线的各平面在位错线附近(过渡区内)变成

了螺旋面。为了说明这点,让我们考察图 4-11( a )中在边界线E F附近、在垂直于E F的两个相

邻平面上的 8 个原子 1, 2,⋯, 8。其中 1～4在一个平面上, 5～8在另一个平面上, 两个平面
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相距为 a (滑移方向上的原子间距)。此外,原子 1, 2, 5, 6和 3, 4, 7, 8 分别位于平行于滑移面

的两个平面上,一个在滑移面上方, 一个在下方, 两个平面间的距离也是 a。若将EF线右上

方的晶体沿箭头方向位移
a
2
的距离,右下方的晶体则沿着相反的方向位移

a
2
的距离。这样,

在EF线右方远离E F线的区域, 滑移面上下的晶体的相对位移仍是 a , 因而相当于 1个原子

间距的滑移,滑移后滑移面上下两层的原子仍然是对齐的。但在E F线附近的过渡区内的原

子, 如 1, 2, ⋯, 8等原子, 其位移就各不相同,且滑移面上下两层的相对位移都小于 a , 这样

一来, 1, 2,⋯, 8 等 8个原子在局部滑移后就位于一条螺旋线上, 原来的平面1234和5678都

变成了连续的螺旋面,如图 4-11( b)所示。图 4-11( c)是原子在滑移面上的投影, 其绘制方法

如下: 首先画出完整晶体中原子在滑移面(如( 010)面)上的投影,滑移面上层的原子用空心

圆表示,下层原子用实心圆表示。其次任选适当宽度的过渡区(通常是 3～5层原子的宽度。

图 4-11( c)中选了 3层) ,过渡区和滑移方向平行。然后,令过渡区左方原子不动, 右方空心圆

沿箭头所示的滑移方向位移 a / 2, 实心圆则沿反向位移 a / 2。最后将过渡区左边的空心圆和

实心圆分别和右边的对应空心圆和实心圆相连(直线连接) ,这些连线和沿滑移方向的各列

(图中是 3列)原子连线的交点就给出了过渡区内原子的位置。从图可以看出, 这些原子近似

地按螺旋线分布。

图 4-12 通过局部滑移形成的左旋螺位错

螺型位错也有两种: 左旋和右旋。上面讨论的

是右旋螺位错,因为从原子 1 到 8是按右手螺旋规

则前进的。如果将图 4-11 中的局部滑移方向逆转,

就得到图 4-12 所示的左旋螺位错, 其中心区原子

分布符合左手螺旋规则。

应该指出的是, 左旋和右旋螺位错是有本质

差别的。无论将晶体如何放置也不可能使左 (或

右)旋螺位错变为右(或左)旋螺位错。

螺位错有时用符号＄表示。

( 3) 混合位错 位错线和滑移方向成任意角度 α。

当位错线既不平行、又不垂直于滑移方向时, 可以将晶体的滑移(滑移面两边的相对位

移 a )分解为平行于边界线的位移分量 acosα和垂直于边界线的分量 a sinα, 也就是将位错看

成是由螺型位错和刃型位错混合而成的,故称为混合位错。

虽然纯刃型和螺型位错都必然是直线形状,混合位错却可能是直线、曲线或封闭曲线,

因为原则上我们可以让任何区域发生局部滑移,因而得到任意形状的边界线。例如, 可以让

一个圆形区域内部发生滑移,外部不滑移, 因而得到封闭的圆周边界。这种封闭位错称为位

错环。不论位错线是什么形状, 都可以按照上面讨论的方法和步骤画出位错中心区的原子组

态。图 4-13 是一条任意曲线位错附近的原子在滑移面上的投影。从图可以看出从螺型位错

到刃型位错的连续变化。(图中的空心圆代表滑移面上面的原子, 实心圆代表下面的原子。)

4.5.2 局部位移

从力学上讲,上面讨论的局部滑移实际上是一种剪应变。我们知道, 一般的应变应该既

有剪应变分量,又有正应变分量。因此, 我们应该将形成位错的方式由局部滑移推广到局部
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图 4-13 任意曲线位错附近的原子组态

位移。局部位移如何形成位错? 主要有以下四步操作:

( 1) 在晶体中作一个切面(切一刀)。这个切面不仅可以是平面, 也可以是曲面,但切面

不能贯穿晶体,它必须终止于晶体内部(切“半刀”)。

( 2) 让切面两边的晶体发生相对位移 u,但在已发生相对位移 u 的区域和不发生位移的

区域之间也必须有一个过渡区,在此区内位移由 u逐渐减至 0。

( 3) 在已发生位移 u的区域内, 如果由于发生位移 u而产生了缝隙, 则按点阵的周期性

规律填补原子;如果产生了原子的堆积,则将多余的(堆积的)原子去掉, 以维持点阵上原子

的周期性排列。

( 4) 将切面两边的晶体粘结。

经过以上四步操作后,切面的边界线就是位错线。现在以刃位错和螺位错为例, 说明如

何通过以上四步操作形成位错:

① 切面就是滑移面; ② 相对位移 u 就是滑移矢量 (对简单立方晶体, u = a〈100〉) ;

③ 由于在已滑移区既不产生缝隙、也不形成原子的堆积, 故无需填补或取走原子;④ 将滑

移面两边的晶体粘合。

对刃型位错来说还有一种取切面的办法,那就是取一个垂直于滑移面的切面, 取相对位

移矢量 u 沿切面的法线方向(这种位移相当于正应变)。如果位移的结果是使切面两边的晶

体分开,则在缝隙处按点阵周期性要求填补原子。这样一来, 就相当于在滑移面上部插入了

半个原子面,因而得到正刃型位错。如果位移的结果是使切面两边的晶体重叠(发生原子堆

积) , 则将重叠的原子去掉。这相当于将滑移面上部的一个半原子面抽出, 因而得到负刃型位

错。

以上讨论了两种形成位错的方式。虽然它们未必是晶体中形成位错的实际方式(或原

因) , 但按这两种方式形成的位错仍具有普遍性。不仅如此, 局部滑移或局部位移的概念还有

助于我们更好地理解位错的许多特点和性质。例如, 由于位错线可以看成是局部滑移或局部
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位移区的边界,位错线就必然是连续的,它不可能起、止于晶体(或晶粒)内部, 只能起、止于

晶体表面或晶界。

4.6 位错的普遍定义与柏格斯矢量

本节首先讨论柏格斯回路,由此引出位错的普遍定义, 并得到一个表征位错性质的重要

矢量——柏格斯矢量。在此基础上,我们着重讨论柏氏矢量的物理意义和它的守恒性, 以及

如何用它来表征位错。

4.6.1 柏格斯回路

柏格斯回路( Burgers circuit )是在有缺陷的晶体中围绕缺陷区将原子逐个连接而成的

 �图 4-14 柏格斯回路和柏格斯矢量

( a ) 包含位错的柏氏回路 ( b) 完整晶体

中的柏氏回路 , 不封闭段为 MQ, 柏氏矢量

为 b= QM
→

封闭回路,简称柏氏回路(见图 4-14( a ) )。为了判断柏氏

回路中包含的缺陷是点缺陷还是位错, 只需在无缺陷的

完整晶体中按同样的顺序将原子逐个连接。如果能得到

一个封闭的回路,那么原来的柏氏回路中包含的缺陷是

点缺陷。如果在完整晶体中的对应回路不封闭(即起点

和终点不重合) , 则原柏氏回路中包含的缺陷是位错。这

时为了使回路封闭还需增加一个向量 b, 如图 4-14 ( b)

所示。b 便称为位错的柏格斯矢量,或简称柏氏矢量。

图 4-14 画的是柏氏回路包含刃型位错的情形。对

于柏氏回路包含螺型位错的情形也可以进行同样的分

析,得到同样的结果(请读者自行分析)。

应该强调的是, 柏氏回路是不能经过位错中心区

(或过渡区)的,但可以经过位错中心区以外的弹性变形

区。

4.6.2 柏氏矢量的物理意义

  如上所述,柏氏矢量是完整晶体中对应回路的不封闭段。这是由于有缺陷的晶体发生了

局部滑移或局部位移(对刃型或混合位错)的结果。由此即可推知柏氏矢量 b的物理意义如

下:

( 1) b是位错的滑移矢量(对可滑位错)或位移矢量(对刃型位错)。从图 4-14( a )不难看

出, b既是局部滑移矢量( b 平行于滑移方向,它的模就是滑移的大小) ,也是插入半原子面形

成刃型位错时滑移面两边晶体的相对位移矢量。因此,面心立方晶体的 b=
a
2
〈110〉, 体心立

方晶体的 b=
a
2
〈111〉, 密排六方金属的 b=

a
3
〈112

-

0〉等等。

( 2) b是在有缺陷的晶体中沿着柏氏回路晶体的弹性变形(弹性位移)的迭加。

( 3) b越大, 由于位错引起的晶体弹性能越高。例如,当局部滑移量是沿滑移方向的两

个原子间距,而不是通常的一个原子间距时, 边界区的原子错配就更严重,因而弹性能更高。

4.12节将证明, 位错的弹性能正比于 b
2
。
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4.6.3 柏氏矢量和位错的表征

如上所述, 对可滑移的位错, b总是平行于滑移方向。因此, 当 b垂直于位错线时, 位错

是刃型的,当 b平行于位错线时, 位错是螺型的。当 b和位错线成任意角度时, 位错是混合型

的。

为了进一步表示刃型位错的正、负, 或螺型位错是左旋还是右旋,需将位错线 l 看成是

矢量 l, 并作以下规定:

( 1) l× b指向附加的半原子面。

( 2) l‖b表示右旋螺位错, l∥( - b)则表示左旋螺位错, 如图 4-15 所示。

图 4-15 位错的表示

( a ) 正刃型 ( b) 负刃型 ( c) 右旋 ( d) 左旋 ( e) 混合型

这里需要强调指出的是, 位错线和柏氏矢量的正向并无特殊的意义, 因而可以任意选

定。但是为了表示位错的性质(正、负刃型或左、右螺型) ,就要符合以上两条规定, 因而对于

给定的位错, l 和 b 的正向不能同时任意选择。我们只能任意选择其中的一个, 然后根据位错

的性质和上述规定决定另一个矢量的正向。有些书或文献的规定和我们相反,这并不重要。

重要的是自始至终认定一种规定。顺便一提,位错线的正向可用箭头表示。在未标箭头的情

形下, 正向就按拉丁字母的顺序(例如AB位错的正向就是从 A 到 B)。显然, 将 l 和 b 同时反

向并不影响位错的性质。

4.6.4 柏氏矢量的守恒性

如果若干条位错线交于一点(此点称为节点) ,那么“流入”节点的位错线的柏氏矢量之

和必等于“流出”节点的位错线的柏氏矢量之和,即:

∑b入 , i = ∑b出 , j ( 4-41)

上述性质就称为柏氏矢量的守恒性。所谓“流入”和“流出”节点的位错线分别是指正向指向

节点和背离节点的位错线。

为了论证守恒性,让我们分析图 4-16 所示的相交于节点 O 的三条位错线AO
→

(流入位

错)、OB
→

和OC
→

(流出位错) , 其柏氏矢量分别为 b1、b2 和 b3。这三条位错线将整个滑移面分成

Ⅰ、Ⅱ和Ⅲ三个区域。由于位错线可以看成是局部位移区的边界, 因而 b1 就是Ⅰ区相对于Ⅲ

区的位移, b2 是Ⅰ区相对于Ⅱ区的位移, b3 是Ⅱ区相对于Ⅲ区的位移。根据位移的合成(或

叠加)原理, 显然有: b1 = b2 + b3。

也可以用作柏氏回路的办法来证明柏氏矢量的守恒性。仍以图 4-16为例,如果分别围
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图 4-16 交于节点 O的三条位错线

绕AO
→

、OB
→

和OC
→

三条位错线作柏氏回路, 那

么三个回路的不封闭段就分别是 b1 , b2 和 b3。

现在, 我们将围绕AO
→

的柏氏回路扩大, 并移

至包含位错OB
→

和OC
→

的位置。那么, 一方面,

由于回路的不封闭段(大小和方向)应与回路

的大小及位置无关, 故扩大并平移后的柏氏

回路的不封闭段仍是 b1 ;另一方面, 由于此回

路包含了两条位错线OB
→

和OC
→

, 其不封闭段

应为 b2 + b3。由此可见, b1 = b2 + b3。

柏氏矢量守恒性的另一种表达是:

如果所有位错线都“流入”同一结点, 或

从同一结点“流出”,则这些位错线的柏氏矢量之和必为 0, ∑b入 , i = 0,或∑b出 , i = 0。

这种表达方式很容易从前一种表达方式导出, 请读者自行推导(提示: 将某些位错线反

向,使所有位错都是“流入”或“流出”结点的)。

推论: 一条位错线只能有一个柏氏矢量。为了证明这点, 只需在图 4-16中去掉任意一

条位错线,例如OC
→

,那么 b3 = 0,故由守恒性立即得到 b1 = b2。

其实,从位错线是局部滑移或局部位移的边界出发, 可以直接得到一条位错线只有一个

柏氏矢量的结论,因为如果在一条位错线的不同部位有不同的柏氏矢量, 那么这些部位之间

就存在相对位移,因而就应出现其它边界(其它位错) , 这违背了一条位错线的假设。

4.7 位错的运动

本节讨论单个位错的运动, 包括运动方式、运动面(指位错运动所在的平面 )、运动方向

以及位错运动与晶体宏观变形及受力的关系等。我们按刃型、螺型和混合型三种位错情形进

行讨论。

4.7.1 刃型位错的运动

刃型位错有两种运动方式: 滑移和攀移。

( 1) 滑移

位错的滑移就是它在滑移面上的运动,也就是局部滑移区的扩大或缩小。位错的运动面

就是滑移面 l× b。位错线的运动方向 v
�就是滑移方向, 因而和位错线垂直( v

�‖b,⊥l)。

位错的运动并不代表原子的运动,它只代表缺陷区或已滑移区—未滑移区边界(在刃型

位错的情形下就是附加半原子面的边缘)的移动。这种情况有点类似于机械波的运动——机

械波的运动也不代表振动质点的运动。事实上位错的运动距离远大于相应的原子位移。这

一点可以从图 4-17看出,图中实心圆是位错滑移前原子的位置, 空心圆是滑移后的位置。从

图看出,位错(半原子面)移动一个原子间距时, 原子的实际位移远小于一个原子间距。

位错的滑移和原子的运动 (或晶体的滑移)之间定量的关系是, 当位错扫过整个滑移面
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时(也就是当位错从晶体的一端运动到另一端时)滑移面两边的原子(或两半晶体)相对位移

一个柏氏矢量©¦b©¦的距离。这一点从位错是局部滑移区的边界和 b 是滑移矢量出发是很容易

理解的。图 4-18清楚地表示了这种关系。因此, 位错扫过单位面积的滑移面时, 原子(或晶

体)的相对位移为( b/ A S) ,这里 AS 是整个滑移面面积, b= ©¦b©¦。

由于位错的运动、晶体的相对位移和外加应力三者是一一对应的,不难理解, 这三者之

间必然有一定的关系。外加剪应力和晶体相对位移的关系是显而易见的。刃型位错滑移和

晶体相对位移的关系也是直观的——包含半原子面的那部分晶体总是和半原子面 (或位错

线)一道运动。

图 4-17 位错运动与原子位移的关系 图 4-18 位错运动过程

( 2) 攀移

高温下位错不仅可以滑移,而且还可以攀移。所谓攀移就是位错线上的原子扩散到晶体

中其它缺陷区(如空位、晶界等) , 从而导致半原子面缩小,位错线沿滑移面法线方向上升;或

者反过来, 晶体点阵上的原子扩散到位错线下方, 从而导致半原子面扩大, 位错线沿滑移面

法线方向下降。我们将这种位错线沿滑移面法线方向的运动称为攀移。伴随着半原子面缩

小的攀移称为正攀移;半原子面扩大的攀移称为负攀移。由于攀移伴随着半原子面的缩小或

扩大, 即半原子面上原子数不守恒, 故攀移也称为非守恒 (或非保守)运动, 而滑移则称为守

恒(或保守)运动。

攀移时,位错的运动面就是半原子面, 位错的运动方向仍然和位错线垂直。当位错扫过

包含半原子面在内的整个晶面时(也就是当半原子面从整原子面缩小为 0或从 0 扩大为整

原子面时) , 半原子面两边的晶体沿半原子面的法线方向被拉开一段距离 b或合拢一段距离

b。因此, 位错攀移单位面积引起的晶体平均相对位移是( b/ AC ) ,式中 AC 是半原子面所在的

整个晶面面积。

攀移虽然是高温扩散引起的,但外加应力也有影响。显然, 作用在半原子面上的拉应力

有助于半原子面的扩大而阻碍半原子面的缩小,压应力则相反。于是可以简单地说, 拉应力

引起“负攀移”,压应力引起“正攀移”。

和滑移的情形类似,位错的运动(此处是攀移)方向 v�、运动面(此处是攀移面)两边的晶

体运动方向 V�, 以及外加应力(此处是作用在半原子面上的正应力)之间也存在一定的关系。

应力和晶体相对位移的关系已如上述。v
�和 V
�的关系可以由半原子面的扩大或缩小判断。

能不能找到一个对刃型位错的滑移和攀移都适用的统一规则来描述 v�和 V�之间的关系
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呢? 只要将正、负刃型位错滑移和攀移情形下的 v�和 V�的关系一一考察就会发现:

当柏氏矢量为 b的位错线 l 沿 v
�方向运动时,以位错运动面为分界面, l× v所指向的那

部分晶体必沿着 b的方向运动。

这个规则称为 l× v规则, 它对刃型位错、螺型位错以及混合位错的任意运动都适用。

4.7.2 螺型位错的运动

螺型位错只能滑移,不能攀移,因为它没有附加的半原子面, 不存在半原子面扩大或缩

小的问题。当然这并不是说螺型位错上的原子不向晶体中其它缺陷区扩散, 也不是说晶体中

的原子不向螺型位错扩散。问题在于,扩散的结果并不能改变螺型位错的位置。

由于 b是滑移矢量, 故任何位错的滑移面都必须包含位错线 l 及 b, 因此滑移面应为 l×

b。但对螺型位错,由于 l∥b,所以, l× b= 0。这表明,螺型位错是不确定的, 包含位错线的任

何平面都可以作为螺位错的滑移面。这一点, 从螺位错附近原子排列(螺旋线排列)的对称性

是很容易理解的。当然,这仅仅是从几何方面考虑。对于具体的晶体结构, 滑移面还要受晶

体学条件的限制。例如 F CC 晶体的滑移面只能是{111}等(见第 3章)。

螺型位错滑移时, 位错线运动的方向也是和位错线垂直的,见图 4-11及图 4-12。和刃型

位错一样,螺位错扫过单位滑移面积时, 滑移面平均滑移量为( b/ AS )。

螺型位错的滑移方向 v�及滑移面两边晶体的滑移方向 V之间符合前述 l× v规则。读者

可自行验证。

4.7.3 混合位错的运动

混合位错也有两种运动方式,即守恒运动和非守恒运动。前者就是位错在滑移面( l× b)

图 4-19 位错环ABCDA及其柏氏矢量 b
→

上滑移。后者是位错线脱离滑移面的运动, 但不是纯粹的攀移, 而是由它的刃型分量的攀移

和螺型分量的滑移合成的运动。

不论混合位错是什么形状,也不论它的运动是守恒的还是非守恒的, 位错线运动的方向

总是和位错线垂直。位错扫过整个运动面时运动面两边的晶体的相对位移总是 b。

混合位错的运动方向 v
�和晶体的位移方向 V之间也符合 l× v规则。

例 已知位错环ABCD A的柏氏矢量为

b,外应力为 τ和σ, 如图 4-19所示。求: ( 1) 位

错环的各边分别是什么位错? ( 2) 如何局部滑

移才能得到这个位错环? ( 3) 在足够大的剪应

力τ作用下,位错环将如何运动? 晶体将如何

变形? ( 4) 在足够大的拉应力 σ的作用下, 位

错环将如何运动? 它将变成什么形状? 晶体将

如何变形?

解 ( 1) 根据 4.6 节中的规则, AB是右

旋螺位错, CD是左旋螺位错, BC是正刃型位

错, DA是负刃型位错。

( 2) 设想在完整晶体中有一个贯穿晶体

的上、下表面的正四棱柱, 它和滑移面MN P Q
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交于ABCDA。现让ABCDA上部的柱体相对于下部的柱体滑移 b, 柱体外的各部分晶体均不

滑移。这样, ABCDA就是在滑移面上已滑移区(环内)和未滑移区 (环外)的边界, 因而是一

个位错环。

图 4-20 位错环ABCDA的运动

( a ) 在剪应力 τ作用下滑移 ( b) 在正应力 σ作用下攀移

 图 4-21 �位错运动速度 v 和外应力 τ的关系

曲线。除 Ge( 450℃)和 Si( 850℃)外 ,

实验温度均为 20℃

( 3) 在剪应力 τ作用下位错环上部的晶体将不断沿 x 轴方向 (即 b 的方向)运动, 下部

晶体则反向(沿- x 轴或- b 方向)运动。按照 l× v规则, 这种运动必然伴随着位错环的各边

向环的外侧运动(即A B、BC、CD和D A四段位错分别沿- z 轴、+ x 轴、+ z 轴和- x 轴方向

运动) , 从而导致位错环扩大,如图 4-20( a )所示。

( 4) 在拉应力 σ作用下, 在滑移面上方的BC位错的半原子面和在滑移面下方的DA位

错的半原子面都将扩大,因而BC位错将沿- y 轴方向运动, DA位错则沿 y 轴运动。但AB和

CD两条螺位错是不动的,因为螺型位错只能在剪应力作用下滑移。这样一来, 位错环就会变

成图 4-20( b)所示的空间位错环ABB′C′CDD′A′A。该环的进一步运动情况比较复杂, 我们

将在 4.18节中讨论。请读者考虑, 此空间位错环的各段位错是什么位错? 位错附近的原子

排列特点如何?

最后,简单讨论晶体中位错运动的速度问题。

实验发现,位错的滑移速度 v和外加剪应力 τ之间有以下经验关系:

v = Aτm ( 4-42)

式中 A 是材料常数, m 是和材料及温度都有关的常数, 而且在不同的应力范围(或速度范

围)内 m 值也不同。图 4-21给出了若干离子晶体、半导体 Si、Ge以及金属和合金的 v-τ实验
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曲线。实验发现, F CC 及 CPH 晶体在τ≈τC (宏观临界分切应力)时 v≈1m/ s, 且温度越低, v

越大。这是因为在高速下金属中位错运动的阻尼力主要来自声子(晶格振动)的散射, 而低温

下声子数较少。实验还发现,在低速下刃型位错的滑移速度比螺型位错高得多。

4.8 位错密度和晶体的变形速率

4.8.1 位错密度的定义及其实验测定

  位错密度定义为单位体积的晶体中位错线的总长度。因此,如果在体积为 V 的晶体中

位错线的总长度为 L ,则位错密度为ρ= L/ V。由于位错线的形状和分布都是不规则的, 很难

从实验中直接测出 L。为了便于实验测量,人们假定晶体中的位错都是彼此平行的直线形

状, 每条位错线长度都是 l ,如图 4-22所示。如果晶体中共有 N 条位错线,那么位错密度为:

ρ=
N l
V

=
N l
hdl

=
N
hd

=
N

A⊥
( 4-43)

图 4-22 假想的位错形状和分布

式中 l, d , h 是晶体的尺寸(见图 4-22) , A⊥ = hd 是垂直

于位错线表面(观察表面)的面积。上式表明, 位错密度

等于在垂直于位错线的平面上单位面积内的位错露头

数(位错露头是指位错线和观察表面的交点)。由于位

错露头处的原子处于亚稳状态, 只要选择适当的腐蚀

剂,此处就会被优先腐蚀而形成蚀坑。因此只要测定单

位观察表面内的蚀坑数即得到位错密度。

位错密度的单位是( mm
- 2

)。在充分退火的金属中

ρ≈10
4
～10

6
mm

- 2
, 在高度冷加工的金属中 ρ≈10

12
～

1013
mm

- 2。通常非金属晶体中的位错密度低于金属晶

体 ( 在 细 心 生 长 的 半 导 体 晶 体 中 ρ可 以 低 到

0.1mm
- 2

)。

当然,实验测得的 ρ值是非常近似的, 因为它是基于位错线彼此平行这样一个非常粗糙

的假设,它不符合实际情况。实际上,在充分退火的晶体中位错往往排成网络(不十分规则的

多边形网,亦称弗兰克网络)。

4.8.2 位错密度和晶体的变形速率

我们从 4.7节看到,位错的运动是和晶体的范性形变紧密联系在一起的。因此位错密度

直接关系到晶体的变形量和变形速率。

为简单起见, 假定在体积为 l× d× h 的晶体中含有 N 条彼此平行的刃型位错 (见图

4-23)。在外加剪应力 τ的作用下各刃型位错分别在各自的滑移面上滑移。如果第 i个位错

滑移的距离为Δx i, 那么它引起的晶体位移将是(见 4.7 节)
lΔx i
ld

b=
b
d Δx

i。因此 N 条位

错滑移所引起的晶体总位移就是:

D = ∑
N

i= 1

b
d
Δx i =

b
d∑

N

i= 1

(Δx i) ( 4-44)
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图 4-23

( a ) 滑移前晶体中的位错分布 ( b) 滑移后位错的分布和晶体的塑性位移 D

  晶体的宏观剪切变形γ应为:

γ=
D
h

=
b

hd∑
N

i= 1

(Δxi) ( 4-45)

  引入位错的平均滑移距离Δx ,

Δx =
1
N∑

N

i= 1

(Δx i) ( 4-46)

  将上式及式( 4-43)代入式( 4-45)得到:

γ= bρΔx ( 4-47)

  由此得到晶体的切变速率为:

γ�=
dγ
dt

= bρv� ( 4-48)

式中 ρ是滑移位错的密度, v�=
d(Δx )

dt
是位错的平均滑移速率。

对于螺型及混合位错滑移的情形也可用同样的分析方法得到同样的结果。对于刃型位

错攀移的情形也可进行类似的分析,得到类似的结果, 请读者自行分析。

图 4-24 晶体强度 τC 与位错密度 ρ的关系

4.8.3 位错密度和晶体的强度

从晶体理论强度的分析( 4.4节)中可以推知, 实际晶体中位错密度越低, 晶体的强度越

高。另一方面,从冷加工金属的强度比退火金属

高得多这一事实又可推知,位错的密度越高, 晶

体的强度就越高。综合以上两种情形可以得出,

位错密度和晶体强度的关系曲线必然是一条 U

形曲线,如图 4-24所示。该图表明,在位错密度

较低时,晶体的强度 τC 随着位错密度 ρ的增加

而减小;在位错密度较高时则相反, τC 随 ρ的增

加而增大。曲线的极小值对应于退火金属的 τC

和ρ值。

·232·



因此,在工程实际中如欲得到最高的强度, 可以采取两条相反的途径: 或是尽量减小位

错密度,或是尽量增大位错密度。前者的实例是“晶须”, 后者的实例是非晶态材料。

所谓晶须乃是极细的丝状单晶体,直径只有几个微米, 因而基本上不含位错等缺陷, 故

强度往往比块状材料(通常尺寸的材料)高几个数量级。直径为 1μm 的晶须的强度接近晶体

的理论强度。晶须目前已用作高强度、高韧性复合材料的增强或增韧骨架。常用的晶须材料

有: SiC、TiC 等。

非晶态材料可以看成是位错密度极高的材料(远高于冷加工的金属) , 因而强度也非常

高。

4.9 位错的基本几何性质

前面几节着重讨论了位错的基本几何性质,而没有考虑晶体学因素, 也没有考虑原子间

的结合键和作用力等因素。现将位错的基本几何性质扼要归纳如下:

( 1) 位错是晶体中的线缺陷, 它实际上是一条细长的管状缺陷区, 区内的原子严重地错

排或“错配”。

( 2) 位错可以看成是局部滑移或局部位移区的边界。这样得到的位错不失位错的普遍

性。

( 3) 柏氏矢量 b是表征位错的最重要参量。根据 b和位错线 l 的相对位向, 可将位错分

为三类: 刃型位错( b和 l垂直) ,螺型位错( b和 l平行)和混合位错( b和 l 成任意角)。b 的大

小决定了位错中心区的原子“错配度”和周围晶体的弹性变形,从而决定了能量的大小。

( 4) 位错线必须是连续的。它或者起止于晶体表面 (或晶界) , 或形成封闭回路(位错

环) , 或者在结点处和其它位错相连。

( 5) 单独讨论位错线的正向或柏氏矢量的正向是没有意义的。但是,为了表示位错的性质

(刃型位错的正、负,螺型位错的左旋、右旋) ,需要按下述规则人为地规定位错线和柏氏矢量的

正向, 这规则是: 对于刃位错, l× b指向附加的半原子面;对于螺位错, l‖b 为右旋, l‖( - b)

为左旋。根据这一规定可知, l 和 b 可以同时反向而不影响位错的性质, 但如果仅仅改变一个向

量( l或 b)的正向, 则位错的性质便相反: 正刃型变负刃性, 左旋变右旋(或相反)。

( 6) b的最重要性质是它的守恒性, 即流向某一结点的位错线的柏氏矢量之和等于流

出该结点的位错线的柏氏矢量之和。由此又可推出,一条位错线只能有一个 b。

( 7) 关于位错的运动

1) 运动方式: 刃型位错可以滑移, 也可以攀移。螺型位错只能滑移, 不能攀移。混合位

错可以滑移,也可以一面滑移(螺型分量滑移) , 一面攀移(刃型分量攀移)。

2) 运动面: 滑移面是由 l 和 b决定的面, 即 l× b。对刃位错和混合位错,它是唯一的, 对

螺型位错则不唯一,包含位错线的任何平面都可以是滑移面。刃型位错攀移时运动面就是垂

直于滑移面的半原子面,或者说, 垂直于 b的晶面。

3) 运动方向: 不论滑移、攀移或是既滑移又攀移,位错线的运动方向 v是垂直于位错线

的。

4) 运动量: 不论位错作何种运动, 当位错扫过单位面积的运动面时, 运动面两边的晶

体的平均相对位移量为 b/ A ,这里 A 是整个运动面的面积。
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5) 位错的运动方向 v、晶体各部分的位移方向 V和外应力 σij的关系: V和 σij的关系不

言自喻。v和 V的关系由 l× v规则确定。

6) 位错密度是单位体积晶体中位错线的总长度, 但为了便于实验测量, 将单位面积的

观察表面上位错的露头数(或蚀坑数)近似地当作位错密度。位错密度是决定晶体的塑性和

强度的最重要参量之一。

以上就是位错的最基本属性,也是以后学习位错其它性质的基础, 读者应牢牢掌握。

4.10 固体弹性理论简介

在本节以后我们将讨论位错的弹性性质,包括位错的应力场、弹性能、线张力、交互作用

力等等。由于这些内容是建立在固体弹性理论的基础上, 故本节将简单介绍一下固体弹性理

论的基本知识。

固体弹性理论主要是研究各向同性的连续固体在弹性变形(质点相对位移很小)时应力

和应变分布。这里所谓连续固体就是由连续介质组成的固体, 而不考虑其内部原子和分子的

不连续分布。

4.10.1 应力分析

4.10.1.1 应力及其表示

  当固体受外力作用时,外力将传递到固体的各部分, 因而固体的一部分对相邻的另一部

分就会产生(或传递)作用力, 这种力是内力,作用在两部分物体的界面上, 且符合牛顿第三

定律。作用在单位面积上的力就称为应力。如果某部分物体受的作用力是沿物体表面(界

面)的外法线方向, 则此力为拉力,它力图使该部分物体伸长。它所产生的应力就是拉应力。

如果作用力和物体表面的外法线方向相反, 则此力为压力, 它力图使该部分物体缩短,它所

产生的应力就是压应力。拉应力和压应力都和作用面垂直,统称为正应力。如果作用力平行

于作用面,则此力称为剪力, 单位面积上的剪力就称为剪应力,它力图改变物体的形状, 而不

改变体积。在一般情形下,作用力和作用面既不垂直, 也不平行。此时它所引起的应力便可

分解为正应力和剪应力两个分量。

在工程实际中人们不但要知道固体中哪个部位(哪一点)应力最大, 还要知道在哪个平面

上应力最大,因为即使在同一点,不同方位的平面上的应力也是不同的。通过某一点的所有平

面上的应力分布就称为该点的应力状态。这样看来,要给出一点的应力状态, 似乎需要给出过

该点的无穷多平面上的应力分布。下面将会看到,这不仅是不可能的,而且是不必要的, 因为只

要给定了通过一点的 3个正交平面上的应力就可求出通过该点的任何斜截面上的应力。因此,

为了表示一点的应力状态, 只需通过该点作一个无穷小的平行六面体, 并标出相邻的 3 个互垂

面上的应力即可,如图 4-25所示。下面我们讨论应力的标注方法及其意义。图 4-25所示的平

行六面体又称单元体。它的每个表面上的应力代表该面外法线方向所指的材料对单元体的作

用。由于单元体是无限小的, 它的每一对平行表面实际上是通过所论点的一个(而不是两个)平

面, 故单元体上表面上的应力代表该面上部的材料对下部材料的作用, 下表面上的应力则代表

下部材料对上部材料的反作用。同样, 单元体左、右表面上的应力分别代表左边对右边和右边
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对左边的作用, 前、后面上应力分别代表前边对后边和后边对前边的作用。

图 4-25 一点的应力状态的表示及标注法

( a) 工程标注法 ( b) 张量标注法

应力的标注方法有两种,即材料力学方法和弹性力学方法。

材料力学方法无需借助于坐标系。正应力用σ表示,并规定拉应力为正, 压应力为负。剪

应力用τ表示,并规定使单元体有顺时针旋转趋势的 τ为正,逆时针则为负。由于单元体是

处于平衡状态的,故它的相互垂直表面上的剪应力必然大小相等, 符号相反,这就是所谓剪

应力互等(或成对)定理。

弹性力学方法借助于坐标系。它又分为工程标注法和张量标注法。工程标注法见图

4-25( a )。它仍用 σ表示正应力,τ表示剪应力。不同面和方向的应力用下标区别。第一个下

标代表应力的作用面,第二个下标代表应力方向。例如 τx y代表作用在 x 面上沿 y 轴方向的

应力(所谓 x 面就是外法线沿 x 轴方向的平面,余类推) ,σx x代表作用在 x 面上沿 x 轴方向

的应力。但σx x , σyy和σz z三个正应力通常简写为σx ,σy 和σz。注意,如果改变一个下标的符号,

则应力变号;如果改变两个下标的符号, 应力符号仍不变。例如, τx y = - τ( - x ) y = - τx ( - y ) ,τxy

= τ( - x) ( - y) , 等等,由于这个原因, 下标就不必用负号。(请读者思考, 如将图 4-25( a )中某些应

力反向,则应如何标注? )

张量标注法见图 4-25( b)。这里, 用 x1 , x 2 和 x 3 表示三个坐标轴(它们分别对应于上述

x , y 和 z 轴)。正应力和剪应力都用σ表示, 但下标不同。第一个下标仍代表应力的作用面,

第二个下标仍代表应力方向。当两个下标相同时, 该应力是正应力,下标不同时则为剪应力。

例如,σ1 2是作用在 x 1 面上沿着 x 2 轴方向的剪应力, σ22是作用在 x2 面上沿着 x 2 轴方向的正

应力,等等。和工程标注法一样, 也有σ( - i) j = σi( - j ) = - σij ,σ( - i) ( - j ) = σij。

从以上讨论可知, 要确定一点的应力状态, 需要给出通过该点的 3 个正交平面上的应

力, 因而需要给出 9个应力分量, 即: σx , τxy ,τx z ,τyx ,σy ,τy z ,τz x ,τz y和σz。用张量记号表示时相

应的应力是: σ1 1 ,σ1 2 ,σ13 , σ21 , σ22 , σ23 , σ31 ,σ32和 σ33。由于剪应力互等,σij = σj i( i, j = 1, 2, 3) ,故

9个分量中只有 6个是独立的。下面将证明, 只要给定了这 6 个独立的应力分量,就可以求

出通过该点的任何平面上的应力,因而该点的应力状态便完全确定。在以后的讨论中, 我们

有时采用张量记号, 有时采用工程记号, 视方便而定。读者应自行将一种记号换成另一种
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记号。

4.10.1.2 任意斜截面上的应力

在图 4-26 中坐标原点 O是所讨论的点, 通过该点的三个正交平面 (即坐标平面- x 1 ,

- x 2和- x 3 面)上的 6个应力分量已经给定, 现在要求斜截面ABC上的应力。已知斜截面法

线 n 的方向余弦为 n1 , n2 , n3。

假定斜截面上的总应力为 p ,它沿 x 1 , x 2 , x 3 轴的分量分别为 p 1 , p 2 和 p 3。为了确定这些

分量,需要利用单元体OABC(四面体)的平衡条件: 沿任何坐标轴方向的合力必须为 0。例

如在 x 1 方向,由∑F 1 = 0 得到:

- σ11
dx 2 dx 3

2
- σ2 1

dx2 dx 1

2
- σ31

dx 3 dx 1

2
+ p 1 A0 = 0

所以 p 1 = σ11
dx 2 ¡¤dx 3

2A0
+ σ21

dx 2 ¡¤dx 1

2A0
+ σ31

dx 3 ¡¤dx 1

2A0

式中 A0 是△ABC的面积。

但
dx 2 dx 3

2A 0
= n1 ,  

dx 2 dx 1

2A 0
= n2 ,  

dx 3 dx 1

2A0
= n3 ,

代入上式得到:        p 1 = σ11n1 + σ1 2n2 + σ13n3

同理可得:          p 2 = σ21n1 + σ2 2n2 + σ23n3

             p 3 = σ31n1 + σ32n2 + σ3 3n3

或一般地写成:        p i = ∑
3

j = 1

σijn j

( 4-49)

图 4-26 斜截面上的应力

如果采用张量记号,上式中的求和记号∑
3

j = 1

可以略去, 因为按照张量记号的规定, 若在同一

项中某个下标出现两次或两次以上,则不言而喻

要对该下标求和,下标的取值范围为 1, 2, 3。这

样一来,式( 4-49)便可简写为:

p i = σijnj ( 4-50)

上式中的 j 便称为哑标(或哑符号) ,因为它不代

表确定的值, 而是要取 1, 2, 3各值。下标 i在方

程的每一项中只出现一次, 故不对 i求和, 这样

的下标就称为自由标(或辨识符号)。自由标在方

程的各项中必须相同(取相同的值)。

公式( 4-50)还有其它两种表示式, 一种是矩

阵式:

p 1

p 2

p 3

=

σ11 σ1 2 σ13

σ12 σ2 2 σ23

σ13 σ2 3 σ33

n1

n2

n3

或 ( p ) = (σ) ( n)

( 4-51)
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另一种表达式是所谓并矢式:

p = σ¡¤n ( 4-52)

读作:“向量 p 等于张量 σ和向量 n 的并矢”。公式( 4-49)到( 4-52)都是等价的。

4.10.1.3 应力张量及其变换

回顾已学过的物理量,从数学上讲大体上可分为三类:

第一类是标量,如温度、密度、强度等。这些量只须用一个数描述, 且与坐标系的选择无

关。

第二类是向量,如速度、加速度、力等, 这些量既有大小,又有方向, 因而在一组坐标系下

要用 3 个数(即向量在 3个坐标轴上的分量)表示,这 3个数与坐标系的选择有关。

第三类是张量,如应力、应变、以及许多物理性质(单晶体的电导、磁化率、弹性系数等)。

从前面的讨论看到,在一组坐标系下描写一点的应力状态要用 9个应力分量, 这 9 个数就构

成了一点的应力张量,记为:

σ=

σ11 σ12 σ1 3

σ21 σ22 σ2 3

σ31 σ32 σ3 3

( 4-53)

可见,张量的表示式在形式上和矩阵一样, 它的每个分量σij相当于矩阵的每个元素。如果一

个张量具有 3n 个分量, 我们就说它是 n 阶张量。因此应力和晶体的大多数物理性质都是二

阶(对称)张量,但晶体的压电系数是三阶张量, 弹性系数是四阶张量(标量和向量也可以分

别称为零阶和一阶张量)。下面给出二阶张量的定义。从式( 4-49)可以看出, 如果一个向量

(公式中的 p ,数学上称为感生向量)的三个分量可以用另一个向量(公式中的 n, 数学上称为

施加向量)的三个分量的线性组合来表示, 那么线性组合的 9个系数 (公式中的 σij )就构成

一个二阶张量。在单晶体导电的情形下,施加向量就是电场强度 E,感生向量就是电流密度

i, 联系这两个向量的分量间的关系的 9个系数就是电导张量。由此可见, 尽管张量和矩阵形

式上类似,但二者确有质的差别: 矩阵的元素可能只是一些没有物理意义的数,而张量的元

素则有明确的物理意义。此外,前者可进行加、减、乘、求逆等各种运算,后者则不能运算(没

有意义)。

x 1 Nx 2 �x 3 �

x′1 �a 1 1 Ya 1 2 �a 1 3 �

x′2 �a 2 1 Ya 2 2 �a 2 3 �

x′3 �a 3 1 Ya 3 2 �a 3 3 �

和向量一样,张量的分量也和坐标系的选择有关。同

一张量在不同坐标系下的分量之间存在一定的关系, 此

即所谓张量变换。现以应力张量为例,求变换公式。

例 已知: ( 1) 坐标系 x 1 , x 2 , x 3 (老基)和 x′1 , x′2 , x′3

(新基)之间的关系如右表(表中的 a ij是 x′i 轴和 x j 轴夹

角的余弦)。

( 2) 在坐标系 x 1 , x 2 , x 3 下某点的应力张量σij ( i, j = 1, 2, 3)。

求: 在坐标系 x′1 , x′2 , x′3 下的应力张量 σ′ij

解 根据向量的坐标变换公式我们有:

p′i = a ik p k ( 4-54)

根据张量定义有: p k = σkln l ( 4-55)

根据向量的逆变换公式有:
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n l = a j ln′j ( 4-56)

将式( 4-55)、( 4-56)代入式( 4-54)得到:

p′i = ( a ik a j lσk l) n′j ( 4-57)

但在新坐标系 x′1 , x′2 , x′3 下张量σ′ij应满足:

p′i = σ′ijn′j ( 4-58)

比较式( 4-57)和式( 4-58)最后得到:

σ′ij = a ika j lσkl ( 4-59)

  这就是不同坐标系下张量的变换公式。

讨论:

( 1) 应力张量变换的物理意义就是用通过同一点但在空间方位不同的单元体上的应力

来表示该点的应力状态。因此σij和 σ′ij都表示同一点的应力状态。

( 2) 公式( 4-59)采用了张量记号, 故公式右边应对哑标 k 和 l 求和。例如,当 i= 1, j = 2

时有:

σ′12 = a 11 a2 1σ11 + a 11 a 22σ1 2 + a 11 a2 3σ13 + a 12 a 21σ2 1 + a 12 a2 2σ22 + a 12 a 23σ2 3

+ a1 3a 21σ31 + a 13 a 22σ32 + a1 3a 23σ33 = a 11 a 21σ11 + ( a 11 a 22 + a 12 a 21 )σ12

+ ( a 11 a 23 + a 13 a 21 )σ13 + a 12 a 22σ22 + ( a 12 a 23 + a 13 a 22 )σ23 + a 13 a 23σ3 3 .

  ( 3) 根据( 4-59)式,也可以用作图方法求任意截面上的应力,这就是材料力学中所讲的

应力圆(摩尔圆)方法。

4.10.1.4 主应力

如上所述,通过一点的单元体的各表面上的应力分量是和单元体的位向(即在空间的方

位)有关,由此不难想象, 可能存在着某种位向的单元体, 它的各个表面上只有正应力,没有

剪应力。此时,该单元体三组正交表面上的应力 σ1 , σ2 ,σ3 便称为主应力(通常规定 σ1≥σ2≥

σ3 ) , 这些表面便称为主平面。如何求主应力呢?在简单情形下(如平面应力状态下)可用应力

圆求解,在一般情形下则宜用解析法。它的依据就是式( 4-49)。由于要求斜截面是主平面, 故

此面上的总应力 p 必沿着该面的法线 n 的方向 ( p∥n) ,因而可写成 p = λn。将此式代入式

( 4-49)得到:

p 1 = σ11n1 + σ1 2n2 + σ13n3 = λn1

p 2 = σ12n1 + σ2 2n2 + σ23n3 = λn2

p 3 = σ13n1 + σ2 3n2 + σ33n3 = λn3

( 4-60)

或改写成:

(σ11 - λ) n1 + σ12n2 + σ1 3n3 = 0

σ1 2n1 + (σ2 2 - λ) n2 + σ2 3n3 = 0

σ1 3n1 + σ23n2 + (σ33 - λ) n3 = 0

( 4-61)

式中 σij是已知的, n1 , n2 , n3 是未知的, 也就是我们要求的斜截面的法线的方向余弦。λ也是

未知的, 其意义见后述(在线性代数里, [ n1 , n2 , n3 ]称为特征向量, λ为特征值)。齐次方程

( 4-61)有解的条件是未知数 n1 , n2 , n3 的系数行列式等于 0, 即:
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σ11 - λ σ12 σ1 3

σ12 σ2 2 - λ σ2 3

σ13 σ23 σ33 - λ

= 0

这个方程称为久期方程, 它是λ的三次方程,有三个根 λ1 , λ2 和λ3。将每个λ值代入式( 4-61)

都可求得一组( n1 , n2 , n3 )值, 从而得到一个主平面。三个特征值就决定了三个主平面。

为了弄清 λ的意义,我们选取一组新坐标系, 它的三个轴 x′1 , x′2 和 x′3 分别垂直于三个

主平面。在此新坐标系下,应力张量的分量中只有 σ′11 ,σ′22和 σ′33不为 0,其余均为 0。因此, 任

意斜截面上的应力 p i′为: p 1′= σ11′n1′, p 2′= σ22′n2′, p 3′= σ33′n3′。如果此斜截面是垂直 x 1′轴的主

平面, 则 n1′= 1, n2′= n3′= 0,所以 p = p 1′= σ1 1′n1′,但另一方面, 由式( 4-60) , p 1′= λ1n1′,故λ1 =

σ11′。同理可得,λ2 = σ22′, λ3 = σ33′。可见, λ1 , λ2 , λ3 就是三个主应力。

4.10.1.5 等静应力

根据不同坐标系下的应力张量变换公式可以证明,存在着一组新坐标系 x′1 , x′2 和 x′3 , 在

此坐标系下应力张量中的三个对角元素彼此相等,σ1 1′= σ22′= σ3 3′= p =
1
3

(σ1 + σ2 + σ3 ) , 式中

σ1 ,σ2 和σ3 是主应力。这个相等应力 p 便称为等静应力, 而( - p )则称为等静压力。上式的意

义是,总可以找到一个位向的单元体, 其外表面上的正应力都是 p。在这个坐标系下应力张

量可写成:

(σ) =

p 0 0

0 p 0

0 0 p

+

0 σ′12 σ′13

σ′12 0 σ′23

σ′13 σ′23 0

( 4-62)

第一项称为球形张量,第二项称为偏斜张量。前者引起固体体积变化, 后者引起形状变化。

 图 4-27 y单元体顶点的相对

位移在 x1x 2 面上的

投影

4.10.2 应变分析 : 位移和应变张量

固体受外力作用时,不仅有可能发生整体位移, 而且固体内部的质点间必然发生相对位

移,前者和固体的变形无关,后者则决定了固体的应变, 因此弹性理论只研究相对位移和应

变。我们在材料力学中知道,应变分正应变和剪应变两种。两个相距为单位距离的平行平面

沿法线方向的相对位移就是正应变 ε(ε> 0时伸长, ε< 0 时缩短) , 沿切线方向(即平行于平

面)的相对位移就是剪应变γ。正应变引起固体长度变化,剪应

力引起角度变化(故 γ又称为角变形)。

应变是由应力引起的。表示一点的应力状态的单元体在

各个应力分量的作用下将发生体积和形状的变化, 即单元体

的各条边的长度和夹角都要改变,从而产生正应变和剪应变。

对应于 9个应力分量,应该有 9个应变分量, 构成所谓应变张

量。

下面讨论如何根据单元体各顶点的相对位移来求出各应变

分量。为此将相对位移分解为沿着坐标轴 x 1 , x2 , x 3 方向的三个

位移分量 u1 , u 2 , u3 (这些位移当然是顶点坐标的函数) , 并将单

元体分别投影到三个坐标平面上。图 4-27是单元体在坐标平面
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x 1 x 2 上的投影, 图中画出了单元体在变形前的两条边AB= dx 1 , AC= dx 2。变形后, B 点和 C

点相对于 A 点发生了位移,这些位移在 x 1 x 2 面上的投影分别为BB′及CC′, BB′沿 x 1 和 x 2 轴

的分量分别为BB″及B″B′, CC′的分量则为C″C′和CC″。因为是小位移, 故可展成台劳级数而忽

略高阶项。由此得到:

BB″=
�u1

�x 1
dx1 , B″B′=

�u2

�x 1
dx 1 ,

CC″=
�u2

�x 2
dx2 , C″C′=

�u1

�x 2
dx 2 .

于是,根据正应变和剪应变的定义便得到:

ε11 =
BB″
AB

=
�u1

�x 1
,ε22 =

CC″
AC

=
�u2

�x 2
,

γ12 = θ12 + θ21 ≈ t gθ1 2 + tgθ21 ≈
B″B′
AB

+
C″C′
AC

=
�u2

�x 1
+
�u1

�x2

这里γ12就是在 x 1x 2 面上的角变形。

类似地,根据单元体在 x 2x 3 面和 x 3 x 1 面上的投影,又可得到:

ε33 =
�u3

�x 3
, γ2 3 =
�u3

�x 2
+
�u2

�x 3
, γ13 =
�u3

�x 1
+
�u1

�x3

为了得到对称的应变张量,规定:

εij =
1
2
γij =

1
2
�ui
�x j

+
�uj

�xi
( 4-63)

式( 4-63)便是应变和位移关系的一般表达式。将它展开即得到:

ε1 1 =
�u1

�x 1
, ε22 =
�u2

�x 2
,ε33 =
�u3

�x3
,

ε1 2 = ε21 =
1
2
�u2

�x 1
+
�u1

�x 2
, ε23 = ε32 =

1
2
�u3

�x 2
+
�u2

�x 3

ε1 3 = ε31 =
1
2
�u3

�x 1
+
�u1

�x 3

( 4-64)

  由此便得到一点的应变张量[ε] :

[ε] =

ε11 ε12 ε13

ε12 ε22 ε23

ε13 ε23 ε33

( 4-65)

  根据正应变不难求得固体的体积变化率或膨胀率
ΔV
V

:

V + ΔV = V( 1 + ε11 ) ( 1 + ε22 ) ( 1 + ε33 )

所以
ΔV
V

= ε11 + ε2 2 + ε33 ( 4-66)

ΔV
V
是一个与坐标系的选择无关的量。

4.10.3 虎克定律

实验发现,应力和应变成线性关系, 这就是虎克定律。考虑到一个方向的伸长会伴随着

与它正交的方向收缩ν倍(ν称为泊松比) , 故虎克定律应写作:
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ε11 =
σ1 1

E
-
ν
E

(σ2 2 + σ3 3 )

ε22 =
σ2 2

E
-
ν
E

(σ3 3 + σ1 1 )

ε33 =
σ3 3

E
-
ν
E

(σ1 1 + σ2 2 )

ε12 =
σ12

2G
,ε23 =
σ23

2G
, ε1 3 =
σ1 3

2G

( 4-67)

式中 E 称为杨氏模量, G称为剪切模量。E , G,ν都是材料常数。三者有以下关系:

E = 2G( 1 + ν) ( 4-68)

  此外,等静应力 p 和体积变化率 ΔV/ V 也成线性关系:

p = K
ΔV
V

( 4-69)

式中 K 称为体(积)弹性模量,也是一个材料常数, 它和 E , ν有以下关系:

K = E/ 3( 1 - 2ν) ( 4-70)

4.10.4 平衡方程

在固体中取出一个边长分别为 dx 1 , dx 2 和 dx 3 的单元体,它的 6 个面上的应力如图4-28

所示。

图 4-28 单元体各面上的应力

由于单元体是处于平衡状态,故沿 x 1 , x 2 和 x 3 轴方向的合力均应为 0。以 x1 轴为例, 由

∑F 1 = 0得到 :
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σ11 +
�σ11

�x 1
dx 1 dx2 dx 3 + σ1 2 +

�σ1 2

�x 2
dx 2 dx 1 dx 3 + σ13 +

�σ13

�x 3
dx 3 dx 1 dx 2

- σ1 1dx 2 dx3 - σ12 dx 1dx 3 - σ13 dx1 dx 2 = 0

  即
�σ1 1

�x 1
+
�σ12

�x 2
+
�σ1 3

�x 3
= 0

  对 x 2 及 x 3 轴,由∑F 2 = 0及∑F 3 = 0 ,也可得到类似的公式。这些公式可以用张量

记号统一写成

�σij
�x j

= 0 ( 4-71)

此式代表三个平衡方程, 分别对应于 i= 1, 2和 3。j 是哑标。顺便一提, 式( 4-71)中没有考虑

在单元体内均匀分布的体(积)力(如重力、电磁力等等)。

4.10.5 柱坐标系下的应力和应变

上面的讨论都是基于笛卡尔坐标系。根据固体外形的对称性,有时采用柱坐标系、球坐

标系或其它曲线正交坐标系更为方便。我们这里简单地介绍一下柱坐标系, 因为在下节讨论

螺型位错应力场时也用到。

4.10.5.1 柱坐标系下的单元体和应力张量

柱坐标系下的单元体如图 4-29 所示。它是由 θ, θ+ dθ, z , z + dz 等四个平面及 r , r+ dr

两个柱面围成的体积元,三个正交坐标轴是 r(径向) , θ(切线方向 )和 z (轴向 )。若用张量记

号则为 x 1 , x 2 和 x 3 轴。这个单元体的 6 个面上的应力分量便决定了一点的应力状态或应力

张量。它们是: σr (σ11 ) ,τrθ(σ12 ) ,τr z (σ1 3 ) , τθr (σ2 1 ) , σθ(σ22 ) , τθz(σ23 ) ,τz r (σ3 1 ) , τzθ(σ32 )和 σz (σ3 3 )。

其中τθr = τrθ,τzθ= τθz ,τz r = τrz。这里下标的意义和笛卡尔坐标系的情形相同(两个下标相同时

可略去一个)。

图 4-29 柱坐标系下的单元体和应力的表示

4.10.5.2 位移和应变关系

柱坐标下单元体各顶点的位移也可以分解为 3 个分量: 径向位移 u r ( u1 ) , 切向位移

uθ( u2 )和轴向位移 u z ( u 3 )。和笛卡尔坐标系的情形一样,为了求得应变和位移的关系,需将

单元体投影到 z 面(和柱轴垂直的平面)、r 面(和半径垂直的平面)和θ面(包含柱轴和半径

的径向平面)。

( 1) 正应变 εr ,εθ和剪应变 γrθ
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为了求εr , εθ和γrθ三个应变分量,需将单元体投影到 z 面上,如图 4-30所示。为便于分

析,需分两种情形讨论:

1) 只有径向位移的情形(图 4-30( a ) )

图 4-30 单元体位移在 z 面上的投影

( a ) 只有径向位移 ( b) 只有切向位移

分析径向线元AB和切向线元AC的变化。如图, AB= dr , AC= rdθ, AA′= u r。在小位移

的情形下可以写出: BB′= u r +
�u r

�r dr , CC′= u r +
�ur

�θdθ
。由此得到:

ε′r =
A′B′- AB

AB
=

BB′- A A′
AB

=
�u r

�r

若过 A′点作AC的同心圆弧, 则从图可以看出:

ε′θ=
A′C′- AC

AC
≈

( r + u r ) dθ- r dθ
rdθ

=
u r

r

γ′rθ= ∠BAC - ∠B′A′C′= ∠B′A′D - ∠B′A′C′= ∠C′A′D

≈
DC′
A′D
≈

CC′- AA′
AC

=
�u r

r�θ

  2) 只有切向位移的情形(图 4-30( b) )

仍然分析线元A B和AC的变化。

A B= dr , AC= rdθ, AA′= uθ。在小位移的情形下可以写出: BB′= uθ+
�uθ
�r dr , CC′= uθ+

�uθ
�θdθ
。由此得到:

εr″= 0 (因为无径向位移)

ε″θ=
A′C′- AC

AC
=

CC′- AA′

AC
=
�uθ
r�θ

为求γrθ″,连接OA′(半径) ,与圆弧BB′交于 B 1 , 又过 A′点作A′D∥AB,于是从图可得到:

γ″rθ= ∠BAC - ∠B′A′C′= ∠B 1A′C′- ∠B′A′C′= ∠B 1A′B′

= ∠DA′B′- ∠D A′B1 = ∠D A′B′- ∠AOA′

≈
D B′
AB

-
AA′
OA

=
BB′- AA′

AB
-

uθ
r

=
�uθ
�r

-
uθ
r

  实际情形的εr , εθ和γrθ应该是以上两种特殊情形的叠加,故最后得到:
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εr = ε′r + ε″r =
�u r

�r

εθ= ε′θ+ ε″θ=
u r

r
+

1
r
�uθ
�θ

γrθ= γ′rθ+ γ″rθ=
�ur

r�θ
+
�uθ
�r

-
uθ
r

( 4-72a )

  ( 2) 其它应变分量

为了求εz 和γθz , 需将单元体投影到 r 面上, 如图 4-31( a )所示。由于所得到的投影是边

长分别为 r dθ及 dz 的矩形面元,故应变与位移的分析方法和笛卡尔坐标系完全一样。由图

可以直接得到:

εz =
�u z

�z

γθz =
�uθ
�z

+
�u z

r�θ

( 4-72b)

图 4-31 单元体位移的投影
( a) 在 r 面上 ( b) 在 θ面上

图 4-32 柱坐标下微分单元体上的应力分布

  为了求 γr z ,需将单元体投影到 θ面上, 如图

4-31( b)所示。由图直接得到:

γrz =
�u r

�z
+
�u z

�r
( 4-72c)

  公式( 4-72)给出了全部应变分量。若换成张

量记号,则得到:

 

ε1 1 =
�u1

�x1
, ε2 2 =

u1

r
+

1
r
�u2

�x2
,ε33 =
�u3

�x 3

ε1 2 = ε2 1 =
1
2
�u2

�x1
+

1
r
�u1

�x 2
-

u2

r

ε2 3 = ε3 2 =
1
2

1
r
�u3

�x2
+
�u2

�x 3

ε1 3 = ε3 1 =
1
2
�u1

�x3
+
�u3

�x 1

  ( 4-73)

4.10.5.3 虎克定律

在柱坐标系下虎克定律的形式和笛卡尔坐

标系下的形式(式( 4-67) )完全一样。

4.10.5.4 平衡方程

按照图 4-32 所示的微分单元体各面上的应

力分布和沿径向、切向和轴向力的平衡条件不难

导出以下平衡方程:

�σr
�r

+
1
r
�τθr
�θ

+
�τz r

�z
+
σr - σθ

r
= 0

�τrθ
�r

+
1
r
�σθ
�θ

+
�τzθ
�z

+
2τrθ

r
= 0

�τrz

�r
+

1
r
�τθz
�θ

+
�σz
�z

+
τr z

r
= 0

( 4-74)
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4.10.6 弹性力学的应用简介

弹性力学和材料力学都是研究各向同性的连续弹性固体在小位移条件下的应力或应变

(位移)分布。二者的差别是, 材料力学只研究一维弹性固体(杆、梁、轴)和比较简单的受力情

况, 弹性力学则研究任意形状(二维、三维)的固体和比较复杂的加载条件, 因而应用范围更

普遍。不仅如此,由于弹性力学所作的具体(特定)假设较少, 故所得结果往往更精确。

用弹性力学求解应力或应变(位移)的基本依据就是前面讨论过的三组方程:平衡方程、

物理方程(即虎克定律)和几何方程(即应变和位移的关系式)。根据不同的初始条件(边界条

件) , 有三种不同的解题方法。

一种是所谓力法,其过程是首先假定一个应力函数, 利用平衡方程及应力的边界条件求

解应力分量,然后按物理方程求应变, 最后按几何方程求位移(用积分)。

第二种方法是位移法,其过程是首先假设一个位移函数, 利用以位移为变量的平衡方程

及位移的边界条件求解位移分量, 然后按几何方程求应变 (用微分 ) , 最后由物理方程求应

力。

第三种方法是以上两种方法的混合。

4.11 位错的应力场

本节着重讨论螺型位错和刃型位错的应力场,也就是求位错线周围的应力分布。由于我

们是采用弹性力学方法进行分析的,故所得结果不适用于位错中心区(中心区的材料既不能

看成连续介质,也不是小位移)。它只适用于位错中心区以外的区域(直到无穷远处)。

研究位错的应力场对了解位错的力学行为包括位错的分布及其与其它缺陷的交互作

用,晶体强化等都有重要意义。

图 4-33 螺位错的力学模型

4.11.1 螺型位错的应力场

( 1) 螺位错的力学模型

将一个很长的厚壁圆筒沿径向平面切开一半, 并让切面

两边沿轴向相对滑移一段距离 b, 然后将切面两边胶合, 如图

4-33 所示。这就相当于形成了一个螺位错,位错线即为圆筒的

中心轴线, 位错的中心区就相当于圆筒的空心部分,而圆筒的

实心部分的应力分布就反映了螺位错周围的应力分布。

( 2) 位移、应变和应力

首先建立右手正交坐标系,使 z 轴沿位错线, y 面为滑移

面,如图 4-33所示。由上述模型知,形成螺位错时只有轴向位

移,没有径向和切向位移。由于当θ角由 0增至 2π时轴向位移

由 0 增至 b, 故有:

用圆柱坐标表示时

u r = uθ= 0, u z =
b

2π
θ ( 4-75a )
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用笛卡尔坐标表示时

ux = uy = 0, u z =
b

2π
tg - 1 y

x
( 4-75b)

将式( 4-75b)代入式( 4-64)得到:

εx = εy = εz = 0, γx y = 0

γy z =
�u z

�y
=

bx
2π( x 2 + y2 )

γx z =
�u z

�x
= -

by
2π( x 2 + y 2 )

( 4-76)

将式( 4-75a )代入式( 4-72)得到:

εr = εθ= εz = 0, γrθ= γrz = 0

γθz =
�u z

r�θ
=

b
2πr

( 4-77)

最后,根据虎克定律得到应力分布公式如下:

σx = σy = σz = 0, τx y = 0

τx z = -
τ0 by

x 2 + y2 ,τyz =
τ0bx

x 2 + y2

( 4-78)

或 σr = σθ= σz = 0,τrθ= τrz = 0

τθz =
τ0b
r

式中 τ0 =
G
2π

( 4-79)

  式( 4-79)也可由式( 4-78)导出(请读者自行推导)。

( 3) 讨论

从以上公式可以看出,螺位错的应力场有以下两个特点:

1) 没有正应力分量。

2) 剪应力对称分布: 在包含位错线的任何径向平面上剪应力都是 τθz =
Gb
2πr

,与 θ角无

关。这显然是由螺位错的对称结构决定的。

4.11.2 刃型位错的应力场

( 1) 刃型位错的力学模型

将一个很长的厚壁圆筒沿径向平面切开一半,并让切面两边沿径向相对滑移一段距离

b, 然后将切面两边胶合,如图 4-34所示。这就相当于形成了一个刃位错, 位错线即为圆筒的

轴线,位错的中心区相当于圆筒的空心部分, 而圆筒的实心部分的应力分布就反映了刃位错

周围的应力分布。

( 2) 应力场

形成刃位错时没有轴向位移,只有径向位移, 因而位移是二维的(平面应变)。但刃位错

应力场的推导十分复杂,此处不拟讨论。我们只将最后结果给出如下:
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σx = -
τ0 by ( 3x

2
+ y

2
)

( x
2

+ y
2
)

2 = -
τ0b
r

s inθ( 2 + cos2θ)

σy =
τ0 by ( x

2
- y

2
)

( x
2

+ y
2
)

2 =
τ0 b
r

sinθcos2θ

σz = ν(σx + σy ) = 2ν
τ0by
r

2 = - 2ν
τ0 b
r

sinθ

τx y =
τ0 bx ( x

2
- y

2
)

( x2 + y2 ) 2 =
τ0 b
r

cosθcos2θ

τx z = τyz = 0

式中 τ0 =
G

2π( 1 - ν)

( 4-80)

图 4-34 刃位错的力学模型 图 4-35 刃型位错的应力场

  ( 3) 讨论

根据式( 4-80)可将刃型位错的应力场表示在图 4-35 中。从图可以看出:

1) σx 与 y 的符号相反。在 y > 0处σx < 0, 这表明,在附加半原子面的区域, 沿 x 方向的

应力是压应力,而在不含半原子面的区域则为拉应力, 这是合理的。

2) 在 y = 0处,τxy =
τ0 b
x

=
τ0 b
r
。将此式和式( 4-79)中的τθz公式比较,可以得到以下结论:

无论是螺型还是刃型位错,作用在滑移面上沿着滑移方向的剪应力 τs 都可写成:

τs =
τ0b
r

( 4-81)

式中 r 是所论点距位错线的距离, τ0 是常数。对螺型位错, τ0 =
G
2π

; 对刃型位错, τ0 =

G
2π( 1- ν)

。

作为一个练习, 请读者自行推导直线混合位错在其滑移面上沿着滑移方向产生的剪应

力τs。

最后应该指出,上述应力场公式是基于无限大的固体。对于有限固体, 表面上的应力是
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不能按上述公式计算的(见 4.17 节)。

4.12 位错的弹性能和线张力

由于位错附近的原子离开了正常的平衡位置,使点阵发生了畸变, 因而晶体的能量增加

了。增加的能量就称为畸变能或应变能。晶体的总应变能 E tot包括两部分, 一部分是位错中

心区由于原子严重错排所引起的畸变能 E cor e, 另一部分是中心区以外的区域由于原子的微

小位移引起的弹性能 E el . , E t ot= E core + E e l.。本节只计算 E e l. , 这不仅是因为弹性力学只能用

来计算 E el ,不能计算 E core ,还因为位错在运动或与其它缺陷交互作用时, 只有 E el发生变化,

从而影响位错的力学行为。

计算弹性能的方法有两种,即弹性能密度积分法和做功法。

根据材料力学,单位体积固体的弹性能(弹性能密度)为
1
2
σijεij (张量记号! ) ,因此总弹

性能为 E e l =
1
2∫

V

σijεij dV , V 是固体的体积。这就叫弹性能密度积分法。这种方法仅对应力

场比较简单的螺位错才比较方便,对其它位错, 计算过程十分复杂。

做功法就是计算在按一定模型形成位错的过程中所做的功, 此功便作为位错的弹性能

而储藏在固体中。下面介绍用做功法计算刃型位错的弹性能。

图 4-36 刃型位错的形成过程

刃位错的形成模型仍如图 4-36。假定在位错形成过程

中的某一时刻滑移面 (切面)两边的相对位移已达到 b′, 如

图 4-36所示( b> b′> 0)。此时在圆筒中心就形成了一个柏

氏矢量为 b′的刃型位错, 此位错在滑移面上 x 处产生的剪

应力为τxy =
τ0b′
x
。现在让滑移面两边晶体的相对位移由 b′

增至 b′+ db′, 那么在位移 db′的过程中外力需反抗 τx y做功

dW。使位于 x 到 x + dx 之间的滑移面面元 ldx (图中的阴

影区)两边的晶体相对位移 db′所需做的功为 τx y· ldx·

db′。对整个滑移区积分就得到 dW =∫
R

r
0

(τxy ldb′) dx 。式中

r 0 和 R 分别是圆筒的内径和外径。再将 dW 对位移 b′积分

( b′从 0 增至 b)就得到在形成柏氏矢量为 b的刃型位错过

程中外力做的总功 W :

W =∫
b′= b

b′= 0

dw =∫
b′= b

b′= 0

∫
x = R

x = r
0

τxy ldx db′

=∫
b′= b

b′= 0

∫
x = R

x = r
0

τ0 b′l
x

dx db′=
τ0 b

2
l

2
ln

R
r 0

此功就是位错的弹性能:

E e l = W =
τ0 b

2
l

2
¡¤ln

R
r 0

=
Gb2 l

4π( 1 - ν)
ln

R
r 0

( 4-82)
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  采用完全相同的方法可以算出螺位错的弹性能为:

E el =
τ0 b2 l

2
ln

R
r 0

=
Gb2 l
4π

ln
R
r 0

( 4-83)

  混合位错的弹性能等于其螺型分量的弹性能与刃型分量的弹性能之和。

由以上公式可见,位错的弹性能正比于它的长度,因此晶体中的位错力图缩短其长度,

以达到最低的能量状态。为了描述位错线缩短的趋势,人们引进位错线张力的概念。位错的

线张力定义为位错线增加单位长度时引起的弹性能增加,即:

T =
dE el

dl
=
τ0 b2

2
ln

R
r 0

( 4-84)

式中 T 为线张力, τ0 =
G
2π

(对螺位错)或
G

2π( 1- ν)
(对刃位错)。在实际晶体中, r 0 是位错中

心区的半径, 2R 是晶体中相邻位错间的平均距离。由于τ0 r 0 和 R 都是常数, 故式( 4-84)可简

写为:

T = αGb
2

( 4-85)

  由于线张力的作用,弯曲的位错线力图伸直(缩短长度)。

4.13 作用于位错上的力

晶体中的位错在外加应力或其它缺陷产生的内应力的作用下将会发生运动或有运动的

趋势。为了便于描述位错的运动或运动趋势,我们假定在位错上作用了一个力 F ,此力驱使

位错运动。按照这个假定, F 必然和位错线的运动方向 v一致, 即 F‖v(因而 F 必垂直于位

错线)。

这里需要注意三点: ① F 是一个虚构的力, 并不是作用在位错中心区各原子上的实际

力。② F 来源于晶体中的内、外应力场。若无内外应力场则 F = 0。③ 只要存在内、外应力

场,即使静止的位错也受到 F 的作用——它使位错有运动的趋势。此时 v的方向是指如果点

阵阻力消失位错将会运动的方向。

如何确定 F 呢? 我们的基本依据是, 令微观功 dWm ic等于宏观功 dWma c, 亦即令:

dWm ic = dWm a c ( 4-86)

这里所谓的微观功是指力 F 对位错做的功, dW mic = F·dS( dS 是位错线的位移)。所谓宏观

功则是晶体发生塑性变形时内、外应力对晶体做的功。若位错运动(因而晶体变形) , 则两个

功都是实功;若位错仅有运动的趋势(因而晶体也仅有变形的趋势) , 则两个功都是虚功( dS

是虚位移)。为什么要令这两个功相等呢? 这是因为位错的运动和晶体的变形有确定的对应

关系(即所谓 l× v规则,见 4.7节)。

下面分三种情形计算 F。

4.13.1 引起位错滑移的力

( 1) 刃型位错

图 4-37给出了正刃型位错 E F , 柏氏矢量 b和外加剪应力τxy ,求引起位错滑移的力 F x。

首先假定 F x 沿 x 轴方向;在 F x 作用下位错线沿 x 轴方向滑移一段距离 dx。那么 dW mic

= F x dx。另一方面,由于位错运动方向 v沿 x 轴, 按 l× v规则,滑移面上方的晶体将沿 b 的
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方向(即 x 轴方向)运动,故 τx y做正功。因局部滑移区仅限于 l× ( dx)的面积元(图中的阴影

图 4-37 引起刃位错滑移的力

区) , 故 dWm a c= τx y ( ldx ) b。由 dW mic = dW ma c得到: F x dx

= τxy bl·dx , ∴ F x = τx y bl , 单位长度的位错受力 f x =

τx y b。

如果所给的位错是负刃型位错, 则图 4-37 中的EF
→

或 b中有一个需反向,并设 b反向。假定这个位错受的

滑移力 F x 仍沿 x 轴方向, 那么根据 l× v 规则, 此时滑

移面上方的晶体将沿- x 方向运动, 故 τx y做负功, 因而

F x dx = - τx y bldx ,∴ F x = - τx y bl ,单位长度位错受力为

f x = - τx y b。

( 2) 螺型位错

分析螺型位错受力的方法和分析刃型位错完全一样。假定 z 轴沿位错线正向, y 面是滑

移面,那么很容易得到:

F x = ± τz y bl 或 f x = ± τx y b

  式中“+ ”号用于右螺型位错,“- ”号用于左螺型位错(请读者自行推导上式)。

引起混合位错滑移的力也按同样方法推导。

4.13.2 引起刃型位错攀移的力

下面分析图 4-38所示的正刃型位错在拉应力 σx 的作用下所受的攀移力 F y。

图 4-38 引起刃型位错攀移的力

首先任意假定一个 F y 方向, 例如假定它沿 y 轴方

向,因而 v也沿 y 轴。其次,按 l× v规则判知,运动面(即

l× v面)左边的晶体将沿 x 轴正向( b 的方向 )运动,右边

晶体则反向运动。在位错扫过的区域, 两边晶体将收缩 b,

因而 σx 做负功。若位错线攀移的距离为 dy, 则 dWm ic =

F y dy, dWma c= - (σx·ldy ) b。于是由 dW mi c= dW ma c得到:

F y = - σx bl, 单位长度位错线受力为 f y = - σx b。

如果所给位错是负刃型位错,则得到: F y = σx bl, f y =

σx b。

综合以上的讨论,我们可将位错受力 F 写成:

F = ± σij b ( 4-87)

式中 F 的方向可以预先任意假定(但必须垂直于位错线) , σij是当位错在设定的 F 作用下运

动而导致晶体变形时对晶体做功的应力。若该应力做正功则取+ 号,做负功则取- 号。由于

σij可能是坐标的函数,因而位错在不同位置时受力也是不同的。

4.13.3 一般情形下位错受的力

所谓一般情形是指任意形状的混合位错,复杂的应力状态(应力分量均为坐标的函数)。

在这种情形下,位错线的各段线元受力都可能不同, 而且是位置的函数。但每段线元受的总

力都和该段线元垂直,且可分解为两个分量, 一个使线元滑移,一个使线元攀移。
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假定位错线EF是任意曲线,其柏氏矢量为 b,如图 4-39所示。已知各点的应力状态(σ)。

求位错线的受力 F。

图 4-39 任意位错E F的受力分析

分析问题的依据和步骤仍和前面一样。

由于位错线各段受力不同, 我们分析任意一段线元

dl。假定这段位错在总力 dF 作用下位移了 dS 距离(虚位

移) , 那么微观功为:

dW mic = dF ¡¤dS ( a )

另一方面, 位错扫过的运动面面元 dl× dS 的两边晶体将

发生相对位移 b。如果作用在面元 dl× dS 上的总应力为

p , 那么宏观功为:

dW ma c = ©¦dl× dS©¦p ¡¤b ( b)

但由式( 4-52) ,

p = σ¡¤n ( c)

令 n =
dl× dS

©¦dl× dS©¦
( d )

将( c)和( d )代入( b)得到:

dWma c = [σ¡¤( dl× dS) ] ¡¤b

由于σ是对称张量, 故

[σ¡¤( dl× dS) ] b = [σ¡¤b] ¡¤( dl× dS)

所以  dWma c = σ¡¤b ¡¤( dl× dS)

由于右边是以σ·b、dl 和 dS 为边的平行六面体体积, 故上式又可写成:

dWm a c = [ (σ¡¤b)× dl] ¡¤dS ( e)

比较( a )和( e)得到:

dF = (σ¡¤b)× dl

以及

f =
dF
dl

= (σ¡¤b)× ν ( 4-88)

式中 ν=
dl
dl
是沿 dl 的单位向量。

式( 4-88)就是位错受力的普遍公式,也称 P each-Koehler 公式。式中的 f 是在所论线元

处单位长度位错线受的总力,它可以分解为沿坐标轴方向的分量 f x , f y , f z ,也可以分解为引

起滑移的分量 f S 和引起位错攀移的分量 f c。

从上面的讨论可知,虽然确定位错受力的依据都是“等功原理”(微观功= 宏观功) , 但具

体方法可以有两种: 物理论证法和代入公式法。

物理论证法的步骤如下: ① 根据问题的需要 (需要求滑移力、攀移力还是合力?)假定

所求力 f 的方向,从而也就决定了位错线的运动方向或运动趋势 v及运动面 l× v。② 按 l×

v规则确定运动面两边的晶体的相对运动方向(或趋势) V及 V′。③ 由V及 V′确定做功的应

力σij和功的正、负。于是 f = ±σij b。上述过程可简写为: ( f )→v→V→f = ±σij b。(括号表示

F 的方向是假定的, 大小是待求的。)
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代入公式法就是将已知的应力张量 (σ)、柏氏矢量 b 和位错线方向 ν(ν是单位向量)代

入式( 4-88) ,算出合力 f ,进而计算所要求的滑移力 f S 或攀移力 f c。

一般来说,如果只要求 f S 或刃型位错的 f c, 用物理论证法较方便。如果同时要求混合位

错的 f S 和 f c, 则用代公式法更方便。

例 已知: 位错AB和它的柏氏矢量成 α角, 如图 4-40所示。在图示坐标系下的应力张

量亦已给出。求A B位错受的滑移力、攀移力和总力。

图 4-40 混合位错受力分析

解 用两种方法解此题。

( 1) 物理论证法

1) 滑移力 f S

显然 f S 应在 y 面内并和位错线AB垂直。兹设其正向如图,此即 v的方向。按 l× v规则,

滑移面下面的晶体将沿 b的方向(即 x 轴方向)滑移,故τx y做负功, 因此 f S = - τx y b。(见公式

( 4-87) )。

2) 攀移力 f C

A B位错应在包含AB和 y 轴的 ABDF 面内攀移, 故 f C 应在此面内并垂直于A B, 如图

所示。我们假定它的正向向上(平行于 y 轴)。由于 ABDF 面上的应力没有直接给出, 故不便

通过物理论证直接代入公式( 4-87)。

为了求 f C ,需将位错线AB分解为长度为 cosα的右旋螺位错AO和长度为 s inα的负刃型

位错OB,分别求这两条位错线沿 y 轴运动时所受的力, 然后将两个力叠加。

螺型位错分量AO沿 y 轴运动仍为滑移, 滑移面为AOEF。设作用在A O上的滑移力为

F′y , 那么按 l× v 规则, AOE F 前面的晶体将沿 b 的方向滑移, 故 τx z作正功, 所以 F′y =

τx zbcosα。刃型位错分量沿 y 轴的运动是负攀移, 即位于滑移面( X OZ 面)下部的附加半原子

面将扩大。设其受的攀移力为 F″y , 则按 l× v规则,攀移面OBCE右边的晶体将沿 b 的方向运

动,故 σx 做正功, 所以 F″y = σx bsinα。因此, AB位错受的攀移力为:

f y = F′y + F″y = b(τx zcosα+ σx s inα)
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  ( 2) 代入公式法

由图 4-40知, b= [ b 0 0] ,ν= [ cosα0 - sinα] ,

∴  σ¡¤b =

σx τx y τxz

τx y σy τyz

τx z τyz σz

b

0

0

=

bσx

bτxy

bτxz

  代入 Peach-K oehler 公式, 得到:

f = (σ¡¤b)× ν=

i j k

bσx bτx y bτx z

cosα 0 - sinα

  所以 f = - (τx y bs inα) i + b(σx sinα+ τx zcosα) j - (τxy bcosα) k

  即: f x = - τx y bsinα, f y = b(τxz cosα+ σx s inα) , f z = - τx y bcosα

  故滑移力为 f S = - f
2
x + f

2
z = - τxy b

  攀移力为 f C = f y = b(τx zcosα+ σx s inα)

  这个结果和用物理论证法得到的结果完全相同。

4.14 位错与位错间的交互作用

由于每个位错都产生一个应力场, 因而使其它的位错受到作用力( f S 或 f C , 或二者并

存) , 这种作用力对位错的运动和分布有很大的影响。

计算位错间交互作用力的依据就是位错的应力场公式 ( 4.11 节 )和位错受力的公式

( 4.13节)。

4.14.1 同号刃型位错间的交互作用

图 4-41( a )给出了两个位于相距为 d 的平行滑移面上的同号刃型位错 1 和 2,其柏氏矢

量分别为 b1 和 b2 , 求位错 1 对位错 2 的作用力 f 12。

选坐标系如图 4-41。用上节讨论的物理论证法很容易得到位错 2受到的滑移力 f x , 1 2和

攀移力 f y , 12 :

f x , 1 2 = τx y b2 =
Gb1 b2 x ( x

2
- d

2
)

2π( 1 - ν) ( x 2 + d 2 ) 2 ( 4-89)

f y , 1 2 = - σx b2 =
Gb1b2 y( 3x 2 + d 2 )

2π( 1 - ν) ( x
2

+ d
2
)

2 ( 4-90)

  讨论:

( 1) 按照公式( 4-89)可作出 f x , 12和 x 的关系曲线,如图 4-42 的实线所示。从图看出, 当

位错 2处于 x = y 及 x = 0 的位置时 f 1 2, x = 0, 但 x = y 是亚稳平衡位置, 因为 2 位错无论是

沿 x 轴还是- x 轴方向偏离平衡位置时, f 12 , x的作用都是使它进一步远离平衡位置。x = 0 则

是稳定平衡位置,因为无论 2位错沿 x 或- x 轴方向偏离一点平衡位置时, f 12, x的作用都是

使它回到 x = 0的位置。由此可见, 在晶体范性形变过程中同号刃型位错总是力图排成一列

( x = 0的一列位错) , 形成所谓位错墙, 它实际上就是所谓对称倾侧的小角度晶粒边界 (见

4.25节)。

·352·



图 4-41 两个同号刃型位错间的交互作用 图 4-42

( 2) 按照公式( 4-90) , f 1 2, y和 y 同号,这表明同号刃型位错是相斥的, 因而排成一列位错

墙的各同号位错力图远离。

( 3) 用同样的方法计算位错 2对位错 1的交互作用力 f 2 1, x及 f 21 , y后将会发现, f 21 , x =

- f 1 2, x , f 21 , y = - f 12 , y。这表明一对位错的交互作用力符合牛顿第三定律。

4.14.2 异号刃型位错间的交互作用

只要将公式( 4-89)和( 4-90)中的 b2 反号(用- b2 代替公式中的 b2 )就得到一对位于相距

为 d 的平行滑移面上的异号刃型位错 1和 2之间的交互作用力 f 1 2, x′和 f 12, y′。图 4-42 的虚线

画出了 f 1 2, x′与 x 的关系曲线。从公式和曲线可以看出:

图 4-43 一对平行螺位错间的交互作用

( 1) 当位错 2位于 x = y 及 x = 0 的位置时 f ′1 2, x = 0,但 x = y 是稳定平衡位置, x = 0 是

亚稳平衡位置。因此,异号位错力图排在和滑移面成 45°的平面上。

( 2) 当位错 2沿其滑移面向- x 方向滑移时, 将受到位错 1 的排斥力 f 12, x。当 d 很小

时, f 12 , x的最大值就变得非常大, 使位错很难继续滑移,这就是应变硬化的可能原因之一。

( 3) 处于稳定平衡位置的位错 2 在较小的剪应力τxy作用下发生的位移近似地正比于应

力,而在卸载后位错将回到平衡位置, 可见位错 2 的位移所对应的宏观变形也是可逆的。因

此,和无位错的晶体相比, 在同样应力下有位错的晶体的可逆变形更大了, 因而弹性模量减

小了。

( 4) 处于稳定平衡位置的位错 2在较小的交变应力作用下将围绕平衡位置往复运动

(振动) ,使晶体以热和声波的形式耗散能量, 就是

说,位错的振动会引起内耗。

( 5) 从 f y, 12的公式可知,异号位错相互吸引。

( 6) 异号刃型位错间的作用力也服从牛顿第

三定律。

4.14.3 平行螺型位错间的作用力

图 4-43 画出了一对位于 θ面上、相距为 r 的

平行螺型位错。现求位错 1 对 2的作用力。假定位

错 1是右旋螺位错,柏氏矢量为 b1 ,那么它在位错
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2处产生的应力是 τzθ=
Gb1

2πr
, 因而它对位错 2的作用力是 f r = ±τzθb2 = ±

Gb1 b2

2πr
。当位错 2 是

右旋时取“+ ”号,左旋时取“- ”号。这表明,一对同号的平行螺位错相互排斥, 异号螺位错则

相互吸引。它们之间的作用力也服从牛顿第三定律。

4.14.4 螺型位错和刃型位错间的交互作用

如果将图 4-41中的位错 1 改为螺型位错,那么它对刃型位错 2 的作用力必为 0, 这是因

为 f x , 1 2 = τxy b2 , f y , 1 2 = - σx b2 ,而螺型位错的应力场中 τx y = σx = 0。

4.14.5 位于同一滑移面上的一对平行混合位错间的交互作用

图 4-44 给出了同一滑移面上的一对平行混合位错AB和CD , 其柏氏矢量 b1 和 b2 分别

和位错线成α及 β角。求AB位错对CD位错的作用力 f x。

  图 4-44 �一对共面的平行混合位错的

交互作用力 f x

首先将 b1 和 b2 分别分解为平行和垂直于位错

线的分量: b′1 = b1 (平行 ) = b1 cosα, b″1 = b1 (垂直 ) = b1 sinα;

b′2(平行 ) = b2 cosβ, b″2 = b2 (垂直 ) = b2 sinβ。这相当于将两

个位错都分解为刃型和螺型分量。

其次, 分别考虑各位错分量之间的交互作用。

根据上面的讨论,刃位错和螺位错之间的作用力为

0, 故只需考虑螺型分量之间和刃型位错之间的作

用。

螺位错 b′1 对螺位错 b′2 的作用力为 f ′x =
Gb′1 b′2
2πr

=
Gb1b2 cosα·cosβ

2πr
, 刃位错 b″1 对刃位错 b″2 的作用

力为 f ″x =
Gb″1 b″2

2π( 1- ν) r
=

Gb1 b2s inα·sinβ
2πr ( 1- ν)

。于是AB位错对CD位错沿 x 方向的总作用力为:

f x = f ′x + f ″x =
Gb1b2

2πr
cosαcosβ+

sinαsinβ
1 - ν

  由于一般金属材料的泊松比ν都比较小,在近似估算 f x 时可以忽略 (即令 1- ν≈ν) , 故

由上式得到:

f x ≈
Gb1 b2

2πr
( cosαcosβ+ sinαsinβ)

=
Gb1 b2

2πr
cos(β- α)

=
Gb1 b2 cosθ

2πr

式中 θ= β- α= b1 和 b2 的夹角。因此最后得到:

f x ≈
Gb1 ¡¤b2

2πr
( 4-91)

  讨论:

对于同一滑移面上的两条平行(同向 )位错线来说, 如果它们的柏氏矢量 b1 和 b2 成锐
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角,则 b1·b2 > 0, 因而 f x > 0, 两个位错相互排斥;如果 b1 和 b2 成钝角,则 b1·b2 < 0,因而 f x

< 0,两个位错相互吸引;如果 b1⊥b2 ,则 f x = 0。这个结论对于分析位错反应是很有用的(见

4.22节)。

4.14.6 交叉位错间的交互作用

图 4-45所示的螺型位错AB和刃型位错CD是两条相距为 d 的空间交叉位错, 其 b1 和 b2

如图。求螺位错对刃位错的作用力 f 1 2。

图 4-45 交叉位错AB对CD的作用力

我 们 用 Peach-K oehler 公 式 解 此 题。已 知:

b= [ 0 0 b2 ] , ν= [ - 1 0 0] ,σx = σy = σz = τx y = 0, τy z和 τx z

见公式( 4-78)。

所以

σ¡¤b =

0 0 τx z

0 0 τy z

τx z τyz 0

0

0

b2

=

b2τx z

b2τy z

0

f 1 2 =

i j k

b2τxz b2τyz 0

- 1 0 0

= τyz b2k

将τyz的公式( 4-78)代入上式:

f 1 2 = f z = b2τyz =
Gb1 b2 x

2π( x
2

+ d
2
)

据此可以画出 f z 沿刃位错CD的分布(见图)。由于∫
∞

- ∞

f zdx = 0 ,故CD位错在AB位错的作用

下不会平移,只是绕 y 轴旋转(或有旋转的趋势) , 直至CD‖AB为止。

4.15 位错与点缺陷之间的交互作用

当一个点缺陷(空位、自间隙原子、置换式或间隙式的杂质原子等)进入晶体中时会引起

点阵畸变,因而晶体中位错的应力场就要做功, 使晶体的弹性能升高或降低。这种能量的变

化便称为位错和点缺陷的交互作用能 E。E 显然和点缺陷的位置有关。为了达到最低的能量

状态,晶体中的点缺陷就可能形成特定的分布, 这种特定的分布对晶体的性质会有显著的影

响。

4.15.1 刃型位错和点缺陷的交互作用能和作用力

为了计算刃型位错和点缺陷的交互作用能 UⅠ ,我们将点缺陷引入晶体的过程看成是

将一个半径为 r′a 的球放入半径为 r a 的球形空洞中。这里 r′a 就是点缺陷的半径, r a 就是一个

原子或一个点阵间隙的半径(前者对应于置换式点缺陷, 而后者对应于间隙式点缺陷)。因此

引进一个点缺陷后晶体的体积变化是:

ΔV =
4
3
πr′3a -

4
3
πr 3

a ( a )
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引入错配度δ,δ=
r a′- r a

r a
,则 r a′= r a ( 1+ δ) ,

∴ ΔV =
4
3
πr

3
a [ ( 1 + δ)

3
- 1] ≈ 4πδr

3
a ( b)

另一方面, 由于位错的存在,在点缺陷处存在着静水压应力 p , 当此处晶体的局部体积发生

变化 ΔV 时, 静水压力做的功就是弹性能, 也就是一个点缺陷和位错之间的交互作用能(势

能) :

E = p ¡¤ΔV ( c)

由 4.10节知, 静压应力 p = -
1
3

(σx + σy + σz)。将刃型位错的应力场公式( 4-80)代入上式得

到:

p =
( 1 + ν)

3π( 1 - ν)
Gby

( x 2 + y2 )
=

( 1 + ν)
3π( 1 - ν)

¡¤
Gbsinθ

r
( d )

将( b)及( d )代入( c)得到:

E =
4
3

1 + ν
1 - ν

Gbδr 3
a

sinθ
r

= A
sinθ

r

式中 A =
4
3

1 + ν
1 - ν

Gbδr
3
a = const .

( 4-92)

图 4-46 正刃型位错和点缺陷之间的交互作用

A 是一个和坐标无关的常数。

根据式 ( 4-92)可以作出刃型位错附近

等能面的分布, 如图 4-46 中实线所示。(等

能面是柱面)显然图中 E 1 > E 2 > E 3 > ⋯。由

物理学知, 位错和点缺陷的交互作用力为 F

= - ΔE。据此即可作出 F 和点缺陷位置的

关系曲线, 即力线, 如图 4-46 中虚线所示。

在垂直于位错线的平面上等势线和力线是

正交的。由高等数学知,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 (例如 E ( x ,

y ) ) ,就可根据柯西-黎曼方程求出另一个函

数( F ( x , y ) )。

4.15.2 柯氏气团和明显屈服现象

  从式( 4-92)可见,当点缺陷位于刃型位错正上方 θ=
π
2
时, 交互作用能取极大值;位于

正下方 θ=
3π
2
时取极小值。因此,点缺陷力图分布在刃位错的下方(不含附加半原子面的

一方) , 这一点很容易直观理解,因为位错线下方是张应力最大区, 点阵间隙也最大。点缺陷

运动的轨迹应为图 4-46中的虚线(力线)。择优分布在刃型位错的张应力区并紧靠位错线的
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点缺陷便形成所谓柯垂尔气团( Cottrell atmosp here)或简称柯氏气团。这种气团牢固地将位

错吸引住(或钉扎住) ,因而对位错的运动和力学行为有重大影响, 最典型的例子就是体心立

方金属中的明显屈服现象。

所谓明显屈服现象是指体心立方金属在拉伸时存在着一个明显的、确定的屈服极限

σy, u (上屈服极限) ,在拉伸应力 σ小于 σy, u时完全是弹性变形, σ- ε成直线;而在 σ= σy , u时发

生明显的塑性变形,且维持变形所需的拉应力迅速减至 σy, l(下屈服极限)。整个应力-应变曲

线如图 3-36( b )所示。为什么会出现明显屈服现象呢? 原因在于在这些金属中由间隙式元素

(如碳、氮、氧等)原子形成的柯氏气团将位错牢牢地钉扎住,因而在 σ< σy, u时位错不能起动,

因而不发生塑性变形。只有当σ= σy , u时, 应力才足以使位错从柯氏气团中“脱钉”而变成“自

由”位错。它的运动便产生塑性变形。显然脱钉后的“自由”位错在较低的应力下便可运动,

故屈服极限下降至σy, l。

和明显屈服现象密切相关的另一个实验现象就是应变时效。实验发现, 若体心立方金属

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 Δt 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(相当于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 比较大(即卸载后在室温下停放了较长的时间后再拉伸)时, 又重新出现

明显屈服点, 屈服强度近似等于 σy, u。这表明, 由于室温下停放了一段时间而引起金属强度

增加(由σy, l增加到 σy, u )。这种现象就称为应变时效。应变时效也可用柯氏气团来解释: 金属

在第一次拉伸到塑性变形后,位错已经脱钉。此时若卸载并立即进行第二次拉伸, 则由于间

隙原子(在室温下)来不及扩散到位错线上,位错仍处于脱钉状态, 故在较低的应力下就开始

滑移,因而屈服强度为 σy , l。但是,如果卸载后放置了很长的时间再拉伸, 则由于间隙原子已

扩散到位错线上将位错重新钉扎,因而在随后(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。不难想到,如果在卸载后不是在室温下停放, 而是在比室温稍高的温度下

停放,那么即使停放的时间较短, 也会出现应变时效现象。

图 4-47 计算脱钉力的模型

4.15.3 脱钉力的计算

根据前面的分析可以认为,在刃型位错线正下方(最大张应力区)有一列间隙原子, 如图

4-47 所示。它们将位错线牢牢钉扎住。要想使位错线离开平衡位置发生位移(滑移) , 就需加

应力 τxy , 它使单位长度的位错线受力 fx , 此

f x 和间隙原子对位错线的引力相平衡。位移

越大, fx 越大, 当 fx = fx ma x时位错就能从间

隙原子气团中脱钉, 成为“自由运动”的位

错。fx ma x便称为位错从柯氏气团中脱钉的脱

钉力。

为了确定 fx m a x , 首先需要找出 fx 和位

错的位移 x 的关系。假定位错已位移到 x

处(见图 4-47)。我们来求此时间隙原子对

位错的作用力 fx。为此需要求出一个间隙原

子在位移后的位错的应力场中的势能 (交
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互作用能) E。选坐标系如图 4-47,则由式( 4-91)及图中的几何关系可以得到在( - x, r 0 , 0)处

的间隙原子 M 的势能为:

E = A
sinθ

r
= A

r 0

r
2 = A

r 0

x
2

+ r
2
0

( a )

式 中 r 0 是 原 子 M 到 位 错 的 滑 移 面 的 垂 直 距 离, r 和 θ是 M 原 子 的 极 坐 标

r = x 2 + r 2
0 ,θ=

3π
2
。

由物理学, M 原子受到位错的作用力为 F′x = -
�E
�x

;位错受到 M 原子的作用力则为:

F x = - F′x =
�E
�x

=
2Ar 0x

( x 2 + r 2
0 ) 2 ( b)

为求 F x, m a x , 令
�F x

�x
= 0, 即可由上式解出: x=

r 0

3
,代入式( b)得到:

F x , ma x =
3 3 A

8r 2
0

( c)

  注意, F x 或 F x, m a x是一个间隙原子对位错的作用力。如果沿位错线方向的一列间隙原子

的间距是 b ,那么单位长度的位错线对应着( 1/ b )个间隙原子,或者说, 受到( 1/ b)个间隙原

子的作用力,故单位长度的位错线受到的最大作用力为:

f x , m ax =
3 3 A

8br
2
0

( d )

但 fx = τxy b, 故最后得到位错的脱钉应力τm 为:

τm =
f x , ma x

b
=

3 3 A
8b2 r 2

0
( 4-93)

式中常数 A 的计算公式见式( 4-92)。

显然τm 是对应于上屈服极限的。

4.15.4 讨论

虽然柯氏气团是体心立方金属出现明显屈服现象的基本原因, 但在其它一些金属和合

金(包括面心立方合金)中,由于其它原因也会出现明显屈服现象(尽管面心立方纯金属由于

其结构的对称性不出现明显屈服现象)。

由于点缺陷并非严格的球形, 故它进入晶体后不仅引起晶体体积变化, 也引起形状变

化,因而不仅正应力、而且剪应力也要做功。换言之, 螺型位错和点缺陷也有一定的交互作用

(但比刃型位错小得多)。

为了形成稳定的柯氏气团和由此而引起的明显屈服及应变时效现象, 变形温度不宜太

低或太高。太低则间隙原子扩散太慢,不能形成柯氏气团。太高则间隙原子易从柯氏气团中

扩散掉,不能维持柯氏气团。

在上面计算脱钉力时假定刃型位错线(附加半原子面的边缘)是严格的直线, 一列间隙

原子也是整齐排列的,但这只有在 0K 时才成立。随着温度的升高,由于位错线和间隙原子

列上的部分原子会扩散掉,位错线就不再是直线, 而是阶梯形的折线(见 4.16 节) , 而柯氏气

团(一列间隙原子)中的原子数也减少,因而导致脱钉力下降。
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4.16 位错的起动力——派-纳力

4.16.1 位错起动力的分析—— Peir ls-Nabarr o 模型

  所谓位错的起动力 τp 是使位错起动(即开始滑移)所需的剪应力, 亦称派-纳力 ( Peir ls-

N abarro St ress)。它也是晶体点阵对位错运动的阻力。这种阻力来源于滑移面上、下两层原

子间的引力。而这种引力当然是和这两层原子的相对位移或“错配度”有关。因此, 为了计算

τp 首先要提出一个形成位错时原子的位移模型, 然后计算滑移面上部( A )和下部( B)之间的

错排能εA B (也就是 A- B 层原子间的势能)以及位错线发生位移时εA B的变化。将 εA B对位错

的位移求导就得到位错的起动力τp。下面定性地介绍计算过程。

( 1) 位错的形成模型——Peirls-N abarro模型

以简单晶体中的刃型位错为例,假定它的形成方式如下:

1) 将一个理想的简单立方晶体沿其滑移面(例如 ( 010)面)切开, 令滑移面上部晶体沿

图 4-48 形成刃型位错的位移模型

x 轴方向 ( [ 100]方向 )位移
b
4

, 下部晶体

沿- x 方向位移
b
4

, 则两部分晶体的相对

位移为
b
2

( b是沿 x 轴方向的原子间距)。

位移后各列原子面 ( ( 100) 面) 如图 4-48

中实线所示。

2) 任选某列晶面为坐标面( x = 0的

面) , 并设此面不动,其它各列原子面位移

到图 4-48 中虚线位置。设上部晶体在 x 处的位移为 u ( x ) , 则下部晶体在此处的位移为

- u ( x ) , 两部分晶体的相对位移为 2u( x )。从图 4-48不难看出, u( x )满足以下关系: u( 0) =

0;当 x > 0时, u( x ) < 0;当 x < 0时, u( x ) > 0。综合以上两次位移就得到上、下两部分晶体的

位移分别为�1 ( x ) =
b
4

+ u ( x ) , �2 ( x ) = -
b
4

- u( x )。两部分晶体的相对位移为:

�( x ) = �1 ( x ) - �2 ( x ) =
b
2

+ 2u( x ) ( a )

  此 �( x )满足以下条件:�(∞) = 0, �( - ∞ ) = b。由此得到, u(∞) = -
b
4

, u ( - ∞) =
b
4
。

(从物理图象看, 在∞远处上下晶面是对齐的,在- ∞远处, 上下晶面恰好错开了一个原子间

距, 因而也是对齐的)。为了描述位错的特性, 人们引进位错宽度 w 的概念。如果在 x 1 处

u ( x 1 ) =
b
8

, 在 x 2 处 u ( x 2 ) = -
b
8

, 那末, w = x 2 - x 1 就规定为位错的宽度。由于©¦uma x ©¦=
b
4

,

故 w 就是位移为最大位移©¦um ax ©¦之半的两点间的距离。不难想象, 材料刚度越大 (或越

“硬”) , w 便越小;材料刚度越小(或越“软”) , w 便越大。图 4-49 定性地画出了 u( x ) - x 的关

系曲线,并指出了 w 的意义。

( 2) 位移 u( x )的确定

位移 u( x )是通过计算使滑移面两边的晶体发生位移 u( x )所需的剪应力τx y来确定的。
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图 4-49 u( x) - x 曲线和位错宽度 w

一方面,仿照计算理想晶体的理论强度的方法(见 4.4 节)可以算出:

τx y =
Gb
2πa

s in
2π�
b

= -
Gb
2πa

sin
4πu

b
( b)

式中 a 为滑移面的面间距。

另一方面,将柏氏矢量为 b的刃位错看成是无数个分散位错, 其中位于 x′～x′+ dx′之

间的位错的柏氏矢量为 b′dx′= -
d�

dx′
dx′= - 2

du
dx′

dx′(显然∫
∞

- ∞

b′dx′= b )。此分散位

错在 x 处产生的应力为:

τx y =∫
∞

- ∞

Gb′dx′
2π( 1 - ν)

¡¤
1

( x - x′)
= -

2G
2π( 1 - ν)∫

∞

- ∞

du
dx′

dx′

x - x′
( c)

令( a ) = ( b)即可解出 u :

u( x ) =
b

2π
tg

- 1 x
ζ

, ζ=
a

2( 1 - ν)
( d )

当 x = ±ζ时, u= ±
b
8

, ∴w = 2ζ或 ζ=
w
2
。

( 3) 错排能 εA B的计算

首先将位错的总能量 εt ot分为三部分: 上、下两部分晶体的弹性能 εA 和 εB , 以及滑移面

上下两层原子间的交互作用能(错排能)εA B。εtot = εA + εB + εA B。在位错位移过程中 E A 和 E B

保持不变,只有 εA B改变, 故只需计算εA B和位错的位移的关系。

从图 4-48乍看起来, 似乎位错移动时 εA B应不变,因为 x < 0 区的错配度要减小, 使 εA B

减小, 而 x > 0 区的错配度要增加,使εA B增加, 总的效果似乎应使得εA B不变。但事实上, 由于

原子间作用力与距离的关系不是线性的,因而当位错移动(错排区移动)时, εA B仍要增加。

定量计算εA B时首先按下式求出在位错位移前在 x 处的错排能 E
0
A B :

E 0
A B =

1
2∫
�

0

(τxy b) d� ( e)

将式( a ) , ( b) , ( d )代入上式,就可求得:

E 0
A B =

Gb
3

4π2 a
ζ

2

( x 2 + ζ2 )
  ζ=

w
2

当位错线位移αb以后, 各列原子的坐标变为: x =
n
2

- αb, n= 0, ±1, ±2, ⋯。因而在 x 处

(对应某一个 n 值的位置)的错排能为 E A B =
Gb

3

4π
2
a
·

ζ
2

ζ2 +
n
2

- αb
2 ,因此总的错排能为:
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εA B = ∑
∞

n= - ∞

Gb3

4π2a
ζ2

ζ
2

+
n
2

- αb
2 =

Gb2

4π( 1 - ν)
+

E p

2
cos4πα ( 4-94)

式中 E p =
Gb

2

π( 1 - ν)
e -

2πw
b ( 4-95)

E p 称为派尔斯能量,代表了周期性位移的势能。

( 4) 位错起动力的计算

根据式 ( 4-94) 即可求出滑移面上下两层原子间的作用力 f x = -
�εA B

�(αb)
及其最大值

f x , m a x ,进而求得位错的起动力 τp :

τp =
f x , m a x

b
=

2G
1 - ν

exp -
2πw

b
( 4-96)

4.16.2 讨论

( 1) 由于位错的起动力和晶体开始宏观塑性变形是对应的,故 τp 本质上就是晶体开始

滑移的临界分切应力(或实际强度)τc。虽然二者在数值上会有差别。

图 4-50 势能 εA B和位错线位置的关系

( 2) 比较式 ( 4-39 ) 和式 ( 4-96) 可知, 晶体的理论强度 τm 比位错的起动力大约大

exp
2πw

b
倍。因 w≈( 1～10) b, 故 τp n τm。

( 3) 不同晶体结构的晶体其滑移的临界分切应力 (或晶体的实际强度)τc 不同。这主要

是因为它们的位错宽度 w 不同。例如,一般的体心立方金属的 w 比面心立方金属小得多, 故

由( 4-96)式知,体心立方金属的 τc 必比面心立方金属大得多。

( 4) 沿密排方向的位错线是稳定的,

因为相邻密排方向之间的距离 b大, 因而

位错的起动力τp 也大。

( 5) 温度越高,剪切模量 G( T )越小, τp

也就越小。从式( 4-96)可以看出, 位错宽度

w 越小,则同样的温度变化引起的 τp 变化

越大, 或者说,晶体的强度随温度的变化越

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

柯氏气团对位错的钉扎作用随温度变化而

急剧变化)。

( 6) 滑移面上部和下部晶体的弹性能

之和(εA + εB )近似地等于 4.12节所讨论的

弹性能 E e l , E e l≈εA + εB , E e lm E A B。εA 和 εB

均和位错的位置无关, 仅 E A B是位错位移

(αb)的函数。

( 7) 尽管根据派-纳模型推出的以上各

项讨论和结论具有普遍性, 但这个模型仍
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有较大的缺陷。最大的缺陷是由式( 4-94)给出的派尔斯势能 εA B的极大值出现在 α= 0(无位

移处) , 而极小值出现在α=
1
4

(位移为
1
4

b处)。这是不符合常识的。为此,人们对派-纳模型

进行过各种修正,或采用新的模型, 以便得到在 α= 0处势能最小, α=
1
2
时势能最大这样一

个合理的结果,如图 4-50所示。

( 8) 只有在 0K 时位错线才是一条严格的直线, 各段都位于最小势能的位置。当温度升

高时,由于位错线上的原子的热运动, 某些线段可能弯折,如图 4-50所示。于是, 位错线由一

个平衡位置(指势能最低的位置)位移到一个相邻的平衡位置的过程就是通过弯折段位错线

的侧向运动(沿图 4-50中的 z 轴方向运动)来实现的。(当两段弯折位错相遇时由于它们是

异号位错而相消, 从而使位错全线位移到新的平衡位置)。弯折段位错运动所需的应力比

( 4-96)式中的 τp 低得多。由此可见, 温度升高引起晶体强度 τc 下降的原因不仅是由于剪切

模量 G减小, 更是由于位错运动方式的变化。

4.17 镜 象 力

从 4.12节或 4.16 节的讨论可以看到,从宏观的尺度(而不是从原子的尺度)讲, 位错的

能量 E t ot和它在晶体中的位置无关。但这个结论仅对晶体内部的位错是成立的。从公式

( 4-82)和( 4-83)可以看到,当位错距表面的距离小于 R(相邻位错间的平均距离之半)时, 位

错的弹性能将减小(因为弹性变形区域小了)。位错越靠近表面,其弹性能越小。因此, 从能

量的角度看,距表面距离小于 R 的所有位错(“近表面位错”)都有趋势向表面移动。为了描

述这种位移趋势, 我们设想近表面位错受到一个力 f 的作用。这个虚构的力 f 就称为镜象

力。

如何计算镜象力? 其依据是应力的边界条件,即自由表面上的应力应为零。假定有一个

距表面为 r 0 的右旋螺型位错 s, 其柏氏矢量为 b, 如图 4-51( a )所示。现根据上述边界条件来

确定作用在 s 位错上的镜象力。

图 4-51 镜象位错和镜象力

( a ) 螺型 (位错线沿 z 轴 )  ( b) 刃型

根据 4.11节, s 位错在表面产生的唯一应力分量为 τxz = -
Gby

2π( r
2
0 + y

2
)
≠0(除非 y = 0)。

这显然不符合上述边界条件。为了满足边界条件,我们设想在和 s 位错对称的位置(对称面

就是表面)引入一个左旋螺型位错 s′, 其柏氏矢量为 b′, b′= - b(令两条位错线同向, 见图
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4-51( a ) )。不难看出, s′位错在表面产生的应力为 τ′x z =
Gby

2π( r
2
0 + y

2
)

= - τx z。因此, 在两个位错

s 和 s′的共同作用下, 表面上各点的总应力 τ
su m
x z = τxz + τxz′≡0,故边界条件得到满足。上述 s′

位错就是以表面为镜面时 s 位错的象,故称为镜象位错。如果 s是正刃型位错, 那么 s′就是负

刃型位错,如图 4-51( b)所示。一般来说, 和近表面位错同(类)型而异号并对称于表面的假

想位错就称为镜象位错。所谓镜象力就等于镜象位错(虚位错)对近表面位错(实位错)的作

用力。例如,作用在右螺型位错 s上的镜象力(见图 4-51( a ) ) f x 为:

f x = τ′y zb =
Gb′x

2π( x
2

+ y
2
)

=
- Gb2 ( - 2r 0 )

2π( 2r 0 )
2 =

Gb
2

4πr 0

作用在刃型近表面位错上的镜象力也可用同样的方法求得,尽管在这种情形下表面上的应

力分量并不全为零(σ
s um
x = 0,τ

sum
xy ≠0)。

由于镜象力的作用,晶体中近表面处的位错都力图移动到表面, 致使表面的位错密度较

高(高于晶体内部) ,这对于提高晶体表面的耐磨性是有益处的。

4.18 位错的起源与增殖

我们在讨论点缺陷时曾指出, 尽管形成点缺陷需要做功, 因而晶体的内能升高, 但由于

熵增加(混合熵) ,自由能仍然可能下降, 因此晶体中有自发形成点缺陷的趋势, 在一定的温

度下有一定的(平衡浓度的)点缺陷。然而, 形成位错时内能的升高(即位错的弹性能)远大于

熵的增加,因而自由能总是升高的。既然如此, 晶体中为什么会形成位错? 位错的起源是什

么? 还有一个问题,就是晶体在塑性变形过程中位错密度的变化。按照前面各节讨论的位错

模型,晶体在塑性变形中位错数目应该越来越少, 因为每产生一个原子间距的滑移台阶就要

消耗掉一个位错。此外,按照实验测出的滑移带宽度和滑移台阶高度, 要求晶体中有大量的

现成的位错。可是实验发现, 退火状态的金属在变形前的位错密度比较低(ρ≈10
6
cm/ cm

3
) ,

远不足以形成实验观测到的滑移带宽度和台阶高度, 而在塑性变形过程中位错密度越来越

高——高度冷加工金属中的位错密度达到 ρ≈10
1 2

cm/ cm
3
。为什么在晶体塑性变形过程中

位错会增殖? 下面就依次讨论这些问题,着重讨论位错的增殖机制。

4.18.1 位错的起源

实验发现,材料在凝固、固态冷却、外延生长等过程中都可能形成位错。

凝固过程中形成位错的原因是: ( 1)“仔晶”或其它外来晶核表面 (包括容器壁)上的位

错或其它缺陷直接“长入”正在凝固的晶体中。( 2) 在不同部位成核和长大的晶体(如树枝

晶)由于位向不同在相遇时界面原子必然“错配”而形成(界面)位错。

在固态冷却(特别是快冷)过程中形成位错的原因有: ( 1) 当固体从接近熔点的温度急

冷时得到大量的(过饱和的)空位,这些空位可以通过扩散聚集成大的空位团, 空位团又进一

步塌陷为空位片——即位错环。这种位错环往往优先在密排面上形成(见 4.21 节及 4.23

节)。( 2) 由于温度梯度、杂质等因素引起内应力, 导致各部分晶体收缩不均匀而形成位错。

任何引起应力集中的因素都会加速这种位错的形成。( 3) 由于冷却过程中发生再结晶或固

态相变,使晶界或相界面上原子错配而形成界面位错。( 4) 在非常高的外加应力作用下无缺
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陷的均匀晶体(理想晶体)中也可能形成位错,但这种几率一般较小。

尽管在晶体的制备过程中往往会形成位错,但通过严格地控制材料的成分和制备工艺,

仍然有可能获得无位错或位错很少的晶体,例如晶须和一些半导体材料就是如此。

图 4-52 L 型位错增殖机制

4.18.2 位错的增殖机制

位错增殖的机制主要有以下三种。

4.18.2.1 L 型位错增殖机制和 Fran k-Read 位错源

( 1) L 形位错机制

图 4-52画出了一个 L 型位错 E DC,其柏氏矢量为 b。这个位错的特点是,它的各段( E D

段和 DC 段)不在同一个滑移面上。由于种种原因, 某一段位错,如 E D 段, 不能滑移。这些原

因可能是: ① ED 的滑移面上没有引起滑移的剪应力;② E D 的滑移面不是晶体学上允许

的滑移面;③ ED 段位错被某种障碍物(如沉淀相)牢固地钉扎住。在图 4-52中, 由于只有一

个剪应力分量τ的作用, 故 E D 段位错不能滑移,只有 DC 段位错能滑移。但由于 D 点不动,

故 DC 段位错在滑移过程中是围绕 D 点(即D E轴)旋转的。图 4-52画出了 DC 位错旋转了

不同的α角后的位置DC1 , DC2 , D C3 , ⋯等。它们都是在晶体滑移过程的各阶段, 已滑移区和

未滑移区的边界。我们将不滑移的ED段位错称为极轴位错, 滑移的(旋转的) D C段位错称为

扫动位错。从图 4-52 可以看出,扫动位错在滑移过程中, 它的类型是不断变化的。例如, 在初
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始位置(α= 0,即图( a )中的DC位置) , 它是正刃型;在旋转 90°后(α= 90°,即图 ( b)中的D C2位

置) , 它是右旋螺位错,等等。应该注意的是,虽然扫动位错围绕极轴位错作旋转运动, 但晶体

自始至终都是沿着 b的方向滑移。DC段位错旋转到什么位置,局部滑移区(图 4-52中的阴

影区)便扩大到什么位置。可见滑移面上下两部分晶体的相对滑动是分区依次进行的, 而不

是同时进行的。当扫动位错旋转了 360°后,由于它扫过了整个滑移面, 上下晶体便相对滑动

了 b。还应注意的是,由于扫动位错上各点受力都是 f = τb,故各点的线速度 v 都相同, 因而

距极轴近(旋转半径 r 小)的点, 其角速度 ω必大 ω=
v
r
。这样一来, 扫动位错在旋转过程

中便不可能保持直线形状,而会卷成一条平面螺旋线, 其曲率半径随着滑移量的增加而不断

减小, 直到由于位错的线张力而产生的恢复力 (使弯曲位错拉直的力, 见后述 )和 f 达到平

衡为止。

( 2) Frank-Read 位错源

在 L 形位错增殖机制的基础上, Frank 和 Read 提出了 U 形位错增殖机制, 又称为

F rank-Read 源(或简称 F-R 源)。它是由两段极轴位错E D和E′D′,以及一条扫动位错DD′组

图 4-53 Frank-Read 位错源

图 4-54 dl 段弯曲元位错的受力

成的 U 形位错 E DD′E′。它的柏氏矢量为 b,如图 4-53( a )所示。(图面为滑移面, ED和D′E′

两段极轴位错均垂直于图面)。

现在分析在滑移面上的剪应力 τ作用下, 这个 U 型位

错的运动情况。

由于 τ是作用在滑移面上的剪应力, 故E D和D′E′两段

位错均不能滑移 (极轴位错) , 只有DD′能在图面上滑移(扫

动位错)。由于 D 和 D′两点固定, 故DD′在驱动力 f = τb作

用下将变弯曲。当τ较小时,弯曲半径 r 是由 f 和线张力 T

的平衡条件决定的。为此,我们分析图 4-53( b)中DD′上的一

·662·



小段元位错 dl,其受力情况如图 4-54所示。其中驱动力 δF = τ·b·dl ,δF 和 dl 垂直, 两个

线张力 T 沿法线方向的投影为 δF r = 2T sin
dθ
2
≈T dθ=

T dl
r
。此力力图使弯曲的位错线恢

复直线形状,故称为恢复力。单位长度弯曲位错线的恢复力为:

f r =
δF r

dl
=

T
r

( 4-97)

在平衡时(即位错线形状不再改变时)有 f = f r , 即 τb= T / r。由此得到在剪应力 τ作用下位

错线的平衡半径 r =
T
τb

,或得到使位错弯曲到半径 r 所需的剪应力为 τ=
T
br
。

从图 4-53( b)不难看出, 当位错线弯曲成半圆时 r = r m in = L= 两个极轴间距离之半。此

时 f r = f r m a x =
T

r m in
, 维持平衡所需的剪应力为

τ= τma x =
T

br m in
=

T
bL

( 4-98)

τma x就是使 F-R 源起动所需的剪应力, 因为当 τ≤τm ax时, 位错线处于稳定状态, 而当 τ> τm ax

时,位错线就不再保持稳定的平衡状态, 它会在恒定的剪应力 τ的作用下不断地扩展,而且

根据前面的讨论可知, 在靠近极轴处扩展更快。由式( 4-98)看出, 两条极轴间距离( 2L )越

大, F -R 源的起动应力越小。图 4-53( c)至( e)画出了D D′位错的扩展(滑移)过程。各图中的

阴影区均为已滑移区, 箭头为位错上各点的运动方向, 但晶体的滑移方向总是 b。在图

4-53( d )中相距最近的两小段位错 m 和 n 是一对异号位错(注意,位错在运动过程中正向和

b 都不变,故 m是左旋螺位错, n 是右旋螺位错)。继续滑移时 m和 n 将相遇并抵消, 得到一

个封闭的位错环和环内的一小段位错DD′,如图 4-53( e)所示。接着, DD′位错在线张力作用

下拉直,然后重复图 4-53( b)至( e)的过程, 形成第 2个、第 3 个、⋯第 n 个位错环, 而已形成

的位错环则不断向外扩展。当每个位错环扫过滑移面上的某一区域时, 该区域两边的晶体的

相对滑移量便增加一个 b。因此, 当第 n 个位错环扫过整个滑移面而跑到晶体表面时, 整个

滑移面两边的晶体便相对滑移了 nb, 同时两个极轴E D和D′E′也随着上部晶体位移了 nb。不

难想见,按上述机制, U 形位错源( F-R 源)能不断地产生许多位错环, 引起大量的滑移,直到

极轴E D和D′E′随上部晶体滑出(下部)晶体的表面为止(此时 F-R 位错源便消失)。

F -R 源及其产生的位错环已在实验中观察到。由于晶体各向异性, 位错环各点扩展速率

未必相同,故实验中观察到的位错环往往是多边形的, 如方形、六边形等。

4.18.2.2 多次交滑移增殖机制

我们在 4.7 节曾指出,螺型位错的滑移面不是唯一的, 凡是包含该位错线并且是晶体学

允许的晶面都可作为它的滑移面。以 FCC 晶体为例,平行于[ 110]方向的螺型位错就既可在

( 1
-

11)面上滑移, 也可在( 11
-

1)面上滑移。因此, 当一条平行于[ 110]方向的螺型位错线在初

始滑移面( 1
-

11)上滑移遇到障碍物时就可能转到( 11
-

1)面上滑移, 这种滑移方式就叫交(叉)

滑移。初始滑移面( 1
-

11)称为主滑移面(此面上剪应力τ必最大) , 而( 11
-

1)面则为交滑移面。

但当该螺位错在( 11
-

1)面上滑移了一段距离因而障碍物的影响较小时, 它又可能转到另一

个平行于初始滑移面的主滑移面上滑移。这种两次交滑移现象就称为双交滑移。在实际中
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还可能发生多次交滑移。

多次交滑移如何能使位错增殖呢? 显然,如果整个位错线都参与交滑移过程, 那么在滑

移过程中位错密度不可能增加,而且除了最后的一个主滑移面外, 在其它主滑移面 (包括初

始滑移面)上滑移都不可能在晶体表面产生滑移台阶, 因为只有在最后一个主滑移面上滑移

时位错线才能达到晶体表面。由此可见, 要想通过多次(至少两次)交滑移使位错增殖并产生

大量的塑性变形,就要求位错线的一部分(而不是整个位错线)发生交滑移。图 4-55画出了

面心立方晶体中通过双交滑移实现位错增殖的机制 (或过程) : ( a ) 在初始主滑移面( 1
-

11)

上 b=
1
2

[ 110]的位错环的螺型线段遇到障碍物; ( b) 该螺型线段转到( 11
-

1)面上交滑移, 但

位错环的其余部分不是螺型位错,故不能交滑移, 只能留在 ( 1
-

11)面上; ( c) 发生交滑移的螺

型位错线段转到另一个平行的( 1
-

11)面上进行第二次交滑移, 但留在 ( 11
-

1)面上的两段刃型

位错AC和BD却难以滑移 (因为在 ( 11
-

1)面上剪应力较小 ) , 于是它们就成了极轴位错,因而

在初始主滑移面( 11
-

1)和与它平行的第二个主滑移面上各有一个 F-R 位错源, 在随后的滑

移过程中它们便在各自的滑移面上产生大量的位错环, 引起大量的滑移。如果不仅发生两

次、而且发生多次交滑移, 那么就会在多个相互平行的主滑移面 ( 1
-

11)上产生大量的位错

环,引起大量的滑移, 从而形成一定宽度的滑移带。

图 4-55 �FCC晶体中的双交滑移增殖机制(× 为障碍物)

4.18.2.3 基于位错攀移的增殖机制

在晶体中存在过饱和空位的情况下, 通过刃型位错(或混合位错的刃型分量)的攀移也

可使位错增殖。下面介绍 L 形和 U 形位错攀移增殖机制。
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L 形位错E DC仍如图 4-52 所示,不同的是, 现在 b‖ED
→

,因而ED
→

段位错是右旋螺型位

错, BC
→

段位错是刃型位错, 其附加半原子面垂直于E D
→

。如果存在正应力 σx (σx 作用在附加

半原子面上) , 且温度较高, 则ED
→

位错成为不动的极轴位错, DC
→

位错在攀移面(附加半原子

面)上运动(攀移)。由于 D 点固定, DC
→

位错的运动仍然是围绕E D轴的转动, 运动过程及位

错线形状仍然类似于图 4-52,但意义却大不相同: 首先,位错扫过的区域(阴影区)是局部攀

移区(而不是局部滑移区) ,此区的原子已扩散到周围的空位中去了。其次,不论DC
→

位错运动

到什么位置或变成什么形状,它都是刃型位错。第三, 由于和DE垂直的原子面在 D 点附近

是螺距为 b的螺旋面, 故DC
→

位错是在螺旋面上攀移, 它每旋转一圈( 360°)就沿DE上升一段

距离 b, 半原子面两边的晶体也沿DE线的方向合拢(相向位移)一个 b。最后DC
→

位错将变成

一条连续的空间螺旋线。

U 形位错源也如图 4-53 所示, 但 b‖DE
→

, 因而DE
→

和E′D′
→

两段位错分别是右旋和左旋

螺型位错, D′D
→

段位错是刃型位错, 其附加半原子面垂直于D E
→

和E′D′
→

, 即图 4-53 的图面(半

原子面在D′D
→

线的上方)。如上所述, 在正应力 σx 的作用下, 若温度较高, 则DE
→

和E′D′
→

成为

不动的极轴位错, D′D
→

段位错则在攀移面(图 4-53 的图面)上运动。由于 B 点和 C 点都固定,

D′D
→

位错在攀移过程中的位置和形状变化仍然类似于图 4-53, 但图中阴影区中的原子已扩

散掉了。D′D
→

位错在运动过程中始终是刃型位错,所产生的位错环也是刃型位错环(环内是

空位片, 环外是多余的半原子面 ) , 且由于在 B 点和 C 点附近的攀移面(图面)是螺旋面, 故

每形成一个位错环, D′D
→

位错就上升一段距离 b,然后又重复图 4-53 所示的运动过程,产生

第二个、第三个位错环。每个位错环扩大到晶体表面时晶体就沿极轴位错的方向收缩 b。

上述通过 U 形位错攀移而增殖的机制就称为 Bardeen-Herring 源。

Bardeen-Herring 源开动的条件是,晶体中的空位必须过饱和, 亦即在有位错的晶体中

空位的浓度(过饱和浓度) C�′v 必须大于在温度 T 下无位错晶体中的平衡空位浓度 C�v。C�v 由

式( 4-6)确定。如何确定 C�′v ? 这就需要知道在有位错的情形下附加的空位生成能Δu。显然,

Δu 就是刃型位错负攀移(附加的半原子面扩大, 从而在点阵中产生空位)时应力 σx 所做的

功。设长为 l 的一段位错攀移了一段距离 dy ,则σx 做的功为W = F y dy = σx bldy。这一攀移引

起的晶体体积变化为( l·dy ) b, 因而产生的空位数为 n= lbdy /Ω, 这里 Ω是一个原子的体

积。于是通过位错攀移生成一个空位所需做的功(即附加的空位生成能)为:

Δu =
W
n

= σxΩ ( a )

另一方面, 根据式( 4-97) , 在位错攀移时应有 f r = σx b=
T
r

=
αGb

2

r
, 故σx =
αGb

r
。代入( a )得到:

Δu =
αGbΩ

r
( b)

因此在有位错的晶体中空位的生成能为

u′= u + Δu = u +
αGbΩ

r
( c)

相应的空位浓度为(参照( 4-6) ) :
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C�′v = Ae
- u′/ K T

= C�v exp -
αGbΩ
rK T

( d )

(式中 A 是常数,近似等于式( 4-6)中的 C0 )

也可将( d )式写成:

ln
C�′v
C�v

= -
αGbΩ
r K T

( 4-99)

这就是开动 B-H 源所需的空位过饱和度。

除 B-H 源外,还有其它一些攀移增殖机制。

4.18.3 位错的源地和尾闾

位错的一个源地是晶粒边界,因为晶界内有许多位错网络(见 4.22 节)和点缺陷(包括

空位和间隙原子) , 可以作为 F-R 源或 B-H 源而发射或吸收位错, 也就是说,晶界既是位错

的源地,又是位错的尾闾(漏洞)。它同样也是点缺陷的源地和尾闾。

位错的另一个源地是沉淀相。当位错在滑移过程中遇到沉淀颗粒或杂质时, 有可能出现

以下各种后果:

( 1) 停止运动, 造成位错塞积(见下节)。

( 2) 继续滑移, 并穿过沉淀颗粒, 使颗粒沿位错的滑移面被切成两半, 并发生相对位移

b。这种情形只有当沉淀颗粒的强度较低时才会出现。

( 3) 继续滑移, 但绕过颗粒, 因而在颗粒周围留下一个位错环, 环内是未滑移区, 如图

4-56( a )所示。

图 4-56 位错在滑移过程中遇到沉淀颗粒的情形

( 4) 继续滑移,但在颗粒周围发生交滑移, 如图 4-56( b) , ( c) , ( d )所示。各图的最上部是

位错线通过沉淀颗粒前的位置和形状,最下部是通过后的位置和形状, 中间两个图是交滑移

过程。读者应从位错运动和晶体局部滑移间的关系来理解这些图形(注意位错线和柏氏矢量

的正向)。
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4.19 位错的塞积

当位错在滑移过程中遇到沉淀相、晶粒边界等障碍物时就可能被障碍物阻挡住而停止

运动。如果在滑移面上有一个 F -R 源,在外加应力 τ作用下不断地发射位错环, 那么当领先

的位错环遇到障碍物时,后面的各个位错环都将受到阻碍而停止滑移, 因而在滑移面上将塞

积一列位错,如图 4-57所示(图中的⊥代表位错环的刃型位错段)。这列塞积的位错群体就

称为位错的塞积群,最靠近障碍物的位错称为领先位错。

图 4-57 位错塞积群

下面求障碍物对塞积群的作用力。通常可以认为沉淀颗粒和晶界造成的应力场是近程

作用的应力场, 即应力随距离迅速衰减, 因而可以假定, 障碍物只对领先位错有作用力 τ0b,

对其它位错没有作用力。如果位错塞积群是由 n 个柏氏矢量均为 b的位错组成, 那么这个塞

积群(作为一个整体)的平衡条件为: nτb= τ0 b,由此得到障碍物对领先位错的反应力为:

τ0 = nτ ( 4-100)

  可见,塞积的位错越多, 反应力τ0 越大。

如果要求塞积群中各位错的分布(或坐标) ,就需要分析每个位错的受力和平衡条件。由

于每个非领先位错受到外加应力及其它位错的应力场的联合作用, 故第 i个非领先位错的

平衡条件为:

τbi + ∑
n

j = 1
j≠ i

Gbj

2π( 1 - ν)
bi

x i - x j
= 0, ( a )

式中 bi 和 bj 分别为第 i和第 j 个位错的柏氏矢量, x i和 x j 分别为第 i和第 j 个位错的坐标,

坐标原点在领先位错处, 如图 4-57所示。方程( a )代表了( n- 1)个方程, 分别对应于 i= 2, 3,

⋯。对于领先位错( i= 1) , 由于它除了受外应力 τ和其它位错的应力场的作用外,还受到障

碍物的反应力τ0 的作用, 故其平衡条件为:

τb1 - τ0 b1 - ∑
n

j = 2

Gbj b1

2π( 1 - ν) x j
= 0 ( b)

根据以上方程即可解出各位错的坐标。计算结果表明, 塞积群中位错分布是不均匀的: 越靠

近障碍物,位错分布越密(相邻位错间距离越小)。

位错塞积可能造成什么后果呢?可能的后果有以下一些: ( 1) 由于使 F -R 源开动所需的

应力大大增加(按公式( 4-100)应增加 n 倍) , 故材料加工硬化。( 2) 若塞积位错是刃型的, 则

当 n 足够大时会出现微裂纹,如图 4-58 所示。( 3) 若障碍物是晶界, 则可能引发相邻晶粒内
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(在晶界附近)的 F-R 源开动, 发生塑性变形。( 4) 若障碍物是沉淀颗粒,位错是螺型的, 则可

发生交滑移(见 4.18 节)。( 5) 若障碍物是沉淀颗粒, 位错是刃型的, 变形温度又较高, 则位

错可能攀移。交滑移和攀移都使塞积应力下降,导致晶体软化。

图 4-58 刃型位错塞积造成的微裂纹

4.20 位错的交割

本节讨论当在一个滑移面上运动的位错穿过另一个滑移面上的位错时将会出现什么后

果。具体地说, 就是讨论位于两个不同滑移面上的位错相互交割后各条位错线变成什么形

状,以及它们的运动特点有何变化。分析这个问题的基本依据有两条, 一是位错运动与晶体

运动的关系, 二是运动的相对性原理, 即运动的位错 A 切割静止的位错 B 所产生的效果就

等价于运动的位错 B 切割静止的位错 A 所产生的效果。下面分三种情形讨论。

4.20.1 刃型位错和刃型位错的交割

在图 4-59( a )中, 柏氏矢量为 b1 的刃型位错AB在剪应力作用下沿滑移面 (Ⅰ )向下滑

移,并切割位于滑移面(Ⅱ)上、柏氏矢量为 b2 的刃型位错CD( b1‖b2 )。按照 l× v规则, 当位

错A B向下运动时,平面(Ⅰ )左边的晶体将沿 b1 方向运动, 右边晶体则反向运动, 因而当AB

切割CD后CD上将产生一段台阶P P′, P P′= b1。由于P P′的滑移面仍然是原CD位错的滑移

面(平面(Ⅱ) ) ,故在线张力的作用下, 台阶P P′会自动消失, CD位错仍恢复其直线形状。人

们将位于同一滑移面上的位错台阶称为弯折( kink )。为了判断两个位错交割后AB位错的形

状发生什么变化,我们根据相对运动原理, 设想AB位错不动, CD位错沿其滑移面 (Ⅱ)向上

运动, 按照 l× v规则, CD位错切割A B后, AB上也出现弯折。图 4-59( b)画出了AB和CD位错

交割后两条位错线上的弯折。这些弯折都会在线张力的作用下自动消失, 因而最终两条位错

线仍然是直线(而不是折线)。
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图 4-59 刃型位错的交割( b1‖b2 )

图 4-60画出了柏氏矢量相互垂直的两条不共面刃型位错的交割情况。读者不难根据 l

× v 规则及相对运动原理判知, 交割后AB位错的形状不变, CD位错上则产生一段台阶

P P′( P P′
→

∥b1 )。和上面的情况不同的是, 此处台阶P P ′的滑移面是(Ⅰ)面, 而不是交割前CD

位错的滑移面(Ⅱ面) ,它不会在CD位错的线张力作用下自动消失。人们将位于不同滑移面

上的位错台阶称为割阶( Jog)。由于通常柏氏矢量的长度只有滑移方向的一个原子间距, 故

当CD位错滑移时, 割阶P P′将随CD一道滑移, 也就是说, 刃型位错上的割阶一般不影响随

后位错的滑移。

图 4-60 刃型位错的交割( b1⊥b2 )

4.20.2 刃型位错和螺型位错的交割

图 4-61画出了刃型位错AB在滑移过程中切割螺型位错CD的情形。根据 l× v规则和相

对运动原理可以得出, 交割后在A B和CD位错上将分别形成刃型的台阶P P′和QQ′( P P′
→

=

b2 , QQ′
→

= b1 )。P P′是割阶,因为它的滑移面是 b1× b2 ,而不是AP和P ′B两段位错的滑移面。

割阶P P ′的形成可以从图 4-61( a )直观地看出, 因为螺型位错CD周围的原子面是螺旋面而

不是平面, 因此,当AB位错通过CD位错后它的一段 ( AP 段)和另一段 ( P′B段) 不在同一层

上,而在螺距为 b2 的螺旋面上, 两段之间的线段P P′就是割阶。图 4-61( b)中螺型位错CD上

的台阶QQ′是弯折而不是割阶, 因为它的滑移面 ( b1× b2 ) 也是CD位错的滑移面, 或者说,

CQ、QQ′和Q′D三段位错都在同一滑移面( b1× b2 )内(注意, 螺型位错的滑移面可以是包含位
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错线的任何平面) , 因而在线张力的作用下QQ′可能会自动消失,使CD位错恢复直线形状。

图 4-61 刃型位错和螺型位错的交割

虽然AB位错出现了割阶P P′, 但通常P P′的长度( b2 )只有一个原子间距, 故仍然能和AP、

P ′B两段位错一道滑移, 也就是说, 刃型位错上的割阶通常都不影响位错的进一步运动。

4.20.3 螺型位错和螺型位错的交割

图 4-62 画出了柏氏矢量为 b1 的右旋螺型位错AB在滑移过程中切割另一个柏氏矢量

为 b2 的右旋螺型位错CD的情形。和前面一样可以判断,在AB和CD位错线会分别形成台阶

P P′( P′P
→

= b2 )和台阶QQ′( Q′Q
→

= b1 )。虽然P P′和QQ′都是螺型位错上的台阶, 但前者是割

阶, 后者是弯折。这是因为A B位错的滑移面已定, (图中的水平面, 它是由外应力条件决定

的) ,而CD位错的滑移面未定, 可以是包含CD线的任何平面。这样一来, QQ′可以在线张力

作用下消失,使CD位错在交割后恢复直线形状, 但P P′却不会消失。

图 4-62 两个右旋螺型位错的交割 图 4-63 带刃型割阶的螺型位错的运动过程

螺型位错上的(刃型)割阶是不能随原位错一道滑移的。从图 4-63不难看出, P P′的滑

移面是图中的阴影面, 它只能沿着位错线A B线滑移。若要P P′随AB一道运动, 则它必须攀

移, 因为它的运动面(图中的 P P′M′M 面)乃是刃型割阶P P′的附加半原子面, P P′随AB一

道运动将导致附加的半原子面缩小,因而在点阵中留下许多间隙原子。这种攀移只有在较大

的正应力和较高的温度下才有可能。如果AB位错是左旋螺位错, 则P P′随AB一道运动将导
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致附加的半原子面扩大,因而在点阵中留下许多空位。由于金属中间隙原子的生成能大约是

空位生成能的 2～4倍, 故即使在较大的正应力和较高的温度下, 也是有产生空位的攀移是

优先的。在常温下, 螺型位错上的刃型割阶会妨碍该位错的继续滑移——不仅需要更大的剪

应力,而且滑移方式将发生变化, 见后述。

以上讨论了位错交割的各种情形及其后果。讨论中假定割阶的长度为一个原子间距, 这

样的割阶称为基本割阶。在有些情形下,也可能形成长度大于一个原子间距的割阶, 这样的

割阶便称为超割阶( Superjogs)。

为什么会形成超割阶?当一个螺型位错在滑移过程中先后切割一系列螺型位错时, 该螺

型位错上就会形成一系列刃型割阶,如果割阶沿位错线的分布是不均匀(不等距离)的, 那么

当位错线滑移时,相距最近的割阶将会由于线张力的作用而相互靠近, 汇合。其结果或是相

互抵消,从而割阶消失(当相邻割阶是异号位错时) ;或是相互叠加为超割阶。

超割阶又可根据其长度分为短割阶、中割阶和长割阶三类, 它们对位错运动的影响是很

不相同的。

( 1) 短割阶

短割阶是长度只有几个原子间距的割阶。螺型位错在滑移时有可能曳着割阶一道运动,

而在点阵中留下若干空位(见图 4-64( a ) )。

( 2) 长割阶

图 4-64 带割阶的螺型位错的滑移过程

( a ) 短割阶 ( b) 长割阶 ( c) 中割阶

长割阶是长度大于 60个原子间距的割阶。除非温度很高、正应力很大,否则这种割阶是不

能攀移的。因此当螺型位错滑移时割阶被牢牢地钉扎住,成为极轴位错。螺型位错段则绕着它

旋转, 成为扫动位错, 如图 4-64( b)所示。图中长割阶MN是极轴位错,两段扫动位错XM和N Y

分别在相距为MN的两个平行滑移面上独立地滑移。这实际上是两个同极轴的 L 形位错源。

( 3) 中割阶
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中割阶的长度在短割阶和长割阶之间,如图 4-64( c)所示。此时割阶MN仍然难以攀移,

因而仍为极轴位错, X M和N Y仍为扫动位错。但和长割阶的情形不同的是, 当这两个扫动位

错滑移(旋转)到有两段 (图中的OM和N P段)相互平行的位置时, 由于它们之间的距离MN

图 4-65 由位错偶形成残屑的过程

较小, 它们之间的交互作用力 (吸引力)就很

强, 以致不可能继续滑移, 只有其它部分 (图

中的X O和P Y段)是可以继续滑移。这样就形

成了一对相距很近的平行异号位错 ( OM和

N P ) ,这对位错就称为位错偶极子。随着螺

型位错段X O和P Y继续滑移, 偶极位错越来

越长, 最终会由于螺型位错段发生交滑移而

被中断, 形成所谓棱柱形位错环( b 和环面垂

直的位错环) , 如图 4-65所示。在随后的滑移过程中, 棱柱形位错环还会由于两条长边间的

强烈吸引力而分裂成许多小环(空位环或间隙原子环, 视初始割阶的正负而定)。这些留在运

动位错后方的小环就称为残屑( debris )。

形成位错偶和棱柱形位错环的方式(或机制)还有不少,例如, 空位或间隙原子的聚集和

塌陷, 位错运动过程中遇到沉淀颗粒 (见图 4-56) , 以及相距很近的两条交叉位错的相互吸

引和部分地交滑移等等。最后一种机制表示于图 4-66中。图中柏氏矢量为 bM 的M′M位错

和柏氏矢量为 bN 的N′N位错分别位于相距很近的滑移面( M)和( N )内, 如图 4-66( a )所示。

两条位错间的吸引力使它们变成图 4-66( b)所示的位向。然后通过螺型位错段M′P′或R′N

的交滑移形成位错偶,如图 4-66( c)所示。

图 4-66 通过交叉位错线的交互作用和交滑移形成位错偶的过程

4.21 面心立方晶体中的位错

迄今为止,我们比较多地讨论了位错的一般性质, 较少涉及具体的晶体结构。从本节起

将较多地讨论具体晶体中的位错,特别是人们研究得最多、内容也最丰富的面心立方晶体中

的位错。

4.21.1 全位错

柏氏矢量为沿着滑移方向的原子间距的整数倍的位错称为全位错。若沿着滑移方向连

接相邻原子的矢量为 s, 则全位错的柏氏矢量为 b= ns, n 为正整数, n= 1, 2, 3, ⋯。一般 n=

1, 因为这样的全位错能量最低。
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据此, F CC 晶体中全位错的柏氏矢量应为 b=
a
2
〈110〉, 或简写为 b=

1
2
〈110〉。根据第 3

章, 全位错的滑移面是{111}, 刃型全位错的攀移面(垂直于滑移面和滑移方向的平面 )是

{110}。图 4-67画出了一个 b=
1
2

[ 110]的刃型全位错, 图中的水平面是滑移面 ( 1
-

11) ,垂直

面是( 220)。

图 4-67 FCC晶体中的刃型全位错

图 4-68 FCC 中全位错滑移时原子的滑动路径

本节之前讨论的位错的各种属性全部适用于全位错。例如,它可以通过局部滑移形成。

而刃型的全位错也可以通过插入半原子面形成。由图 4-67 可以看到, 为了形成一个 b=
1
2

[ 110]的全位错, 需要插入两层( 220)面, 因为 b=
2

2
a = 2d ( 2 20)。从堆垛次序考虑也很容易

理解为什么要插入两层 ( 220) 面。我们知

道, FCC 中 ( 220 ) 面的堆垛次序是 aba ba b

⋯, 由于形成位错时不能改变 FCC 的晶体

结构,故在 a 层和 b层间必须相继地插入一

层 b和一层 a。当然也可以将这两层看成一

个曲折的( 110)面。

现在再细致分析一下全位错滑移时原

子是如何运动的。图 4-68画出了 FCC 晶体

中滑移面( 1
-

11)上的一层( A 层)原子。当全

位错滑移时, A 层上面的 B 层原子通过

1
2

[ 110]的滑移而从一个间隙位置滑到相

邻的等价间隙位置 (从 B 位置滑到相邻的

B 位置 )。但从图 4-68 直观看到, 直接沿
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[ 110]方向滑动会和相邻的 A 层原子发生显著的碰撞,使晶体发生较大的局部畸变,能量显

著增加。因此, 从能量上考虑, B 层原子的有利滑动路径应该是分两步: 第一步是通过
1
6

[ 121]的滑移到达 C位置(另一种间隙位置) , 第二步再通过
1
6

[ 211
-

]的滑移从 C 位置滑移到

相邻的 B 位置,如图 4-68所示。由于在每步滑移过程中 B 原子都是从两个 A 原子之间通

过,因而引起 A 原子的位移(或晶体的局部畸变)最小,能量的增加也最小。

4.21.2 Shock ley 分位错

从上述两步滑移过程的分析我们自然会想到, B 原子会不会在滑动了第一步后就不再

滑移而停留在 C 位置呢?为了回答这个问题仍然需要分析能量关系。如果仅从两层( 1
-

11)面

看, B 层原子位于 B 位置和 C 位置是完全等价的, 即晶体的能量是相同的。但对于由多层

( 1
-

11)面按 ABC ABC⋯顺序堆垛而成的 FCC 晶体来说, B 层原子滑到 C 位置就形成了一

层层错,因而晶体的能量增加了层错能。若层错能较小, 则 B 层原子会停留在亚稳的 C 位

置;若层错能较大, 则 B 层原子会连续滑移两次而回到 B 位置。实际上在层错能较小的

18Cr-8N i不锈钢和铜中常常观察到层错,而在层错能较大的铝中则观察不到层错。

如果 B 层上的原子只有一部分滑动了第一步, 即滑动了
1
6

[ 121] , 而另一部分不滑动,

结果将会怎样呢? 根据 4.5 节,滑动了一次的区域和未滑动区域的边界就是位错, 它的柏氏

矢量是 b=
1
6

[ 121]。由于 FCC 晶体中[ 121]方向上的原子间距是
1
2

[ 121] =
2

2
a , 故 b

小于滑移方向的原子间距。

图 4-69 刃型 Shockley 分位错在( 11
-

1)面上的投影 图 4-70 刃型 Shockley 分位错在( 110)面上的投影

人们将柏氏矢量小于滑移方向上的原子间距的位错称为分位错。在 FCC 晶体中位于

{111}面上柏氏矢量为
1
6
〈112〉的分位错便称为 Shockley 分位错。图 4-69和图 4-70 分别画
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出了一个在 ( 11
-

1)面上、b=
1
6

[ 11
-

2
-

]的刃型 Shockley 分位错附近的原子在 ( 11
-

1)和 ( 110)面

上的投影。

根据上面的讨论,结合图 4-68至图 4-70 可以看出 Sh ockley分位错有以下一些特点:

( 1) 位于孪生面上, 柏氏矢量沿孪生方向, 且小于孪生方向上的原子间距: b =

1
6
〈112〉。

( 2) 不仅是已滑移区和未滑移区的边界, 而且是有层错区和无层错区的边界。

( 3) 可以是刃型、螺型或混合型。

( 4) 只能通过局部滑移形成。即使是刃型 Shockley 分位错也不能通过插入半原子面得

到,因为插入半原子面不可能导致形成大片层错区。

( 5) 即使是刃型 Shockley 分位错也只能滑移, 不能攀移, 因为滑移面上部(或下部)原

子的扩散不会导致层错消失, 因而有层错区和无层错区之间总是存在着边界线, 即

Shockley 分位错线。

( 6) 即使是螺型 Shock ley 分位错也不能交滑移, 因为螺型 Shockley 分位错是沿〈112〉

方向,而不是沿两个{111}面(主滑移面和交滑移面)的交线〈110〉方向, 故它不可能从一个滑

移面转到另一个滑移面上交滑移。

4.21.3 扩展位错

设想将滑移面( 11
-

1)分成Ⅰ,Ⅱ, Ⅲ区,如图 4-71 所示, 其中Ⅰ区是未滑移区, 在此区内

B 层原子不滑移。Ⅱ区是一次滑移区,在此区内滑移面上面的 B 层原子发生了第一步滑移,

滑移矢量为
1
6

[ 121]。Ⅲ区是二次滑移区,在此区内 B 层原子连续进行了两步滑移。第一步

滑移矢量为
1
6

[ 121] , 第二步为
1
6

[ 211
-

]。根据运动合成规则, 第Ⅲ区的总滑移矢量为

1
6

[ 121] +
1
6

[ 211
-

] =
1
2

[ 110]。由于各区滑移量不同, 故相邻区的边界就是位错线, 其柏氏

矢量就是相邻两区的滑移矢量之差。因此,位于Ⅰ-Ⅱ区边界的位错线的 b1 =
1
6

[ 121] - 0=

1
6

[ 121] ; 位于Ⅱ-Ⅲ区边界的位错线的 b2 =
1
6

[ 121] +
1
6

[ 211
-

] -
1
6

[ 121] =
1
6

[ 211
-

]。由

此可见, 位于Ⅰ-Ⅱ区边界和位于Ⅱ-Ⅲ区边界的位错线都是 Shockley 分位错, 两条

Shockley 分位错之间的区域(即Ⅱ区)是层错区。人们将由两条平行的 Shockley 分位错、中

间夹着一片层错区所组成的缺陷组态称为扩展位错。它的柏氏矢量定义为 b= b1 + b2 , 式中

b1 和 b2 分别是组成扩展位错的两个 Shockley 分位错的柏氏矢量。

扩展位错的性质和特点如下:

( 1) 位于{111}面上,由两条平行的 Shockley 分位错中间夹着一片层错区组成。

( 2) 柏氏矢量 b= b1 + b2 =
1
2
〈110〉, b1 和 b2 分别是两条 Shockley 分位错的柏氏矢量,

它们的夹角为 60°( b1 , b2
^ = 60°)。

( 3) 组成扩展位错的两个 Shockley 分位错由于交互作用而必然处于相互平行的位置。
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图 4-71 FCC 晶体中扩展位错的结构

( a) 示意图 ( b) 相邻两层 ( 111)面上原子的排列

它们之间的距离 d 即是层错区的宽度, 亦称扩展位错的宽度。可以证明, 除非遇到障碍物,

扩展位错在滑移过程中其宽度是恒定的,这个恒定的宽度就称为扩展位错的平衡宽度。为什

么存在一个平衡的宽度呢?因为 d 值取决于两个相反的因素: 一个是层错能,它力图使 d 减

小(层错区变窄乃至消失) ;另一个是两个分位错之间的交互作用力 f , 它力图使 d 增大, 层

错区变宽(注意, 根据式( 4-91) f = Gb1·b2 / 2πd ,今 b1 和 b2 成 60°角,故 f > 0,为斥力)。为了

确定平衡宽度 d 0 , 我们设想单位长度的两个分位错发生单位距离的相对位移, 因而层错区

增加了单位面积。在此过程中外力做的功为 f× 1= f , 增加的层错能为γⅠ , γⅠ称为比层错能

(脚标Ⅰ表示内禀层错, 其意义见后述)。令 f = γⅠ ,即可求出 d 0 :

Gb1 ¡¤b2

2πd 0
= γⅠ

∴ d 0 =
Gb1 ¡¤b2

2πγⅠ
( 4-101)

  对 F CC 晶体, b1 = b2 =
6

6
a , b1 和 b2 的夹角为 60°, 代入上式得到:
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d 0 =
Ga

2

24πγⅠ
( 4-102)

  比层错能 γⅠ的数值可通过实验测出(见公式( 4-105) )。表 4-2 列举了某些金属和合金

的γⅠ值。作为比较, 表中还列举了孪晶—基体的比界面能 γT 和晶粒边界的比界面能 γG(单

位均为 MJ/ m
2
)。

表 4-2 某些金属的 γⅠ ,γT 和 γG 值  MJ / m2

金属  γⅠ γT γG

Ag 16 � 8 A790 �

Al 166 � 75 X325 �

Au 32 � 15 X364 �

Cu 45 � 24 X625 �

Ni 125 � 43 X866 �

Cd 175 � 

Mg 125 � 

Zn 140 � 340 �

18 l-8 不锈钢 15 � 

( 4) 扩展位错可以是刃型、螺型或混合型,取决于 b和 Shockley 分位错线的相对取向。

( 5) 既然组成扩展位错的 Sh ock ley 分位错只能滑移, 不能攀移, 扩展位错也就只能滑

移,不能攀移。在滑移过程中领先的分位错滑移导致层错区扩大, 跟踪的分位错滑移则导致

层错区缩小, 总效果是使 d 0 保持不变, 两个 Shockley 分位错作为一个整体而滑移, 没有相

对运动。

( 6) 由于扩展位错滑移时需要两个分位错附近及层错区原子的同时位移, 其所需外应

力远大于使单个位错滑移的应力,故滑移更困难。

( 7) 虽然 Shockley 分位错不能交滑移和攀移, 但扩展位错在一定条件下却可以交滑移

或攀移。该条件就是领先位错遇到障碍物而停止滑移,跟踪位错在外力作用下继续滑移, 直

到和领先位错重合,合成一个 b= b1 + b2 =
1
2
〈110〉的全位错,这就叫位错的束集。束集而成

的全位错如果是刃型,则可攀移;如果是螺型,则可绕过障碍物而转入交滑移面上滑移, 并在

随后分解为扩展位错。这样,扩展位错就从主滑移面转到了交滑移面。当然使位错束集是需

要外力作功的, 且扩展位错越宽, 功越大,或者说, 扩展位错越难束集, 因而也就越难攀移或

交滑移。因此,在实际应用中为了提高 FCC金属和合金的强度, 特别是高温强度,一条有效

的途径就是加入能降低{111}面层错能的合金元素, 以增加扩展位错的平衡宽度。这些元素

都是置换式元素(即和基体金属形成置换式固溶体) , 并且择优分布在{111}面上, 形成所谓

铃木气团(或称 Suzuki 气团)。例如 18Cr-8N i不锈钢中的 Ni 就择优分布在{111}面上形成

铃木气团,阻碍位错的滑移和攀移。

( 8) 一个柏氏矢量为 b 的全位错分解为两个柏氏矢量分别为 b1 和 b2 的 Sh ock ley 分位

错的过程可表示为 b→b1 + b2。其物理意义是,全位错线的一边, 例如左边(Ⅰ区) ,不滑移;右

边的一部分(Ⅱ区)滑移一次,滑移矢量为 b1 ;另一部分(Ⅲ区)滑移两次, 第一次滑移矢量为

b1 ,第二次为 b2 , 因而总滑移矢量为 b1 + b2 = b。可见,第Ⅰ区和第Ⅲ区都是无层错区, 中间的
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第Ⅱ区是有层错区。各区的边界就是 Shockley 分位错。有些书上将刃型全位错的分解形象

地画成是插入了两个( 220)半原子面, 我们认为,这是不对的。

4.21.4 F rank 分位错

Shockley 分位错是有层错区和无层错区的边界, 而层错区是通过局部滑移
1
6
〈112〉形

成的。但是,除了局部滑移外, 通过插入或抽走部分{111}面也能形成局部层错, 如图 4-72 所

示。从图看出,抽走部分{111}面后,在有层错区{111}面的堆垛次序变为 ABCABABC⋯, 即

图 4-72

( a ) 负 F rank 分位错 ( b) 正 F rank 分位错

形成了一层层错 BA, 此种层错就称为内禀层

错( intr ins ic s tack ing fault , 见图 4-72( a ) )。插

入部分{111}面后, 在有层错区{111}面的堆垛

次序变为ABCACBCABC
↓  

⋯⋯,即形成了两层

层错 AC, CB。此种层错便称为外禀层错

( ext r insic s tack ing fault, 见图 4-72( b) )。内禀

层错区和无层错区的边界称为负 Frank 分位

错, 其柏氏矢量为 b=
1
3
〈111〉,因为抽走半个

{111}面后两边的晶体会沿〈111〉方向相对位

移(靠拢)一层{111}面的距离 d ( 11 1) =
a

3
=

1
3
〈111〉。类似地, 外禀层错和无层错区的

边界称为正 Frank 分位错, 其柏氏矢量也是 b

=
1
3
〈111〉。注意, FCC晶体中〈111〉方向上的

原子间距为 3 a ,故 b只有〈111〉方向上的原子间距的三分之一。

负 Frank 分位错的实际形成原因是晶体中的过饱和空位聚集成空位团,并沿〈111〉方

向塌陷,形成{111}空位片。由于空位是晶体中固有的(或现成的) , 故所形成的层错称为内禀

层错。正 F ran k 分位错的实际形成原因是晶体中由于外来高能粒子辐照产生的过剩间隙原

子优先分布在{111}面之间, 形成间隙原子片,故称外禀层错。

由上述可见, Frank 分位错具有以下特点:

( 1) 位于{111}面上,可以是任何形状, 包括直线、曲线和封闭环 (称为 Frank 位错环)。

无论是什么形状,它总是刃型的, 因为 b=
1
3
〈111〉, 和{111}面垂直。

( 2) 由于 b不是 F CC 晶体的滑移方向, 故 Frank 分位错不能滑移、只能攀移, 即图 4-72

中的半原子面( {111}面)通过扩散而扩大或缩小。这种不可能滑移的位错便称为定位错, 而

Shockley 分位错则是可滑位错。

4.21.5 压杆位错

F CC 晶体中另一种定位错就是所谓压杆位错, 它也是通过 Shockley 分位错合成(或位

错反应,见下节)得到的。具体形成过程如下(参看图 4-73)。
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图 4-73 FCC 晶体中压杆位错的形成过程

( a) 全位错 ( b) 形成扩展位错 ( c) 形成压杆位错

首先, 在( 1
-

11)和( 11
-

1)面上各有一个全位错, 其柏氏矢量分别为 b1 =
1
2

[ 1
-

01
-

]和 b2 =

1
2

[ 011] , 如图 4-73( a )所示。其次,全位错在各自的滑移面上分解, 形成扩展位错,如图 4-73

( b)所示。分解反应式为:

1
2

[ 1
-

01
-

]→
1
6

[ 1
-

12
-

] +
1
6

[ 2
-

1
-

1
-

]

1
2

[ 011]→
1
6

[ 121] +
1
6

[ 1
-

12]

图中 4 条 Shockley 分位错的柏氏矢量分别为A 1B 1 :
1
6

[ 1
-

12
-

] ; C1D 1 :
1
6

[ 2
-

1
-

1
-

] ; A2 B2 :

1
6

[ 1
-

12] ; C2D 2 :
1
6

[ 121]。然后, 在外应力作用下,两个扩展位错都向 ( 1
-

11)和 ( 11
-

1)面的交

线处滑移,直至两条领先位错C1 D1和C2 D2在交线[ 110]处相遇,并发生下述合成反应:

1
6

[ 2
-

1
-

1
-

] +
1
6

[ 121] →
1
6

[ 1
-

10]

就是说, C1 D1和C2 D2合成为一条沿着[ 110]方向、柏氏矢量为
1
6

[ 1
-

10]的分位错,其滑移面为

( 001) ( [ 110]× [ 1
-

10] = [ 001] )。由于( 001)不是 F CC 的滑移面,
1
6

[ 1
-

10]也不是 FCC 的滑移

矢量,故合成后的分位错是不能滑移的定位错, 称为压杆位错或 Lomer-Cott rell锁。它使得

两个扩展位错停止运动, 形成一个由两条 Shockley 分位错线、一条压杆位错线和相交成

70°32′的两个层错带组成的稳定缺陷组态。这个组态作为很强的障碍物将( 1
-

11)和 ( 11
-

1)面

上的其它位错都牢牢地锁住。压杆位错也称为面角位错,或简称 L-C 位错。

4.22 位 错 反 应

由几个位错合成为一个新位错或由一个位错分解为几个新位错的过程称为位错反应。
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上节讨论的全位错分解为两个 Sh ock ley 分位错以及位于两个相交滑移面上的 Sh ock ley 分

位错合成为压杆位错的过程都是自发位错反应的例子。本节将进一步讨论以下三个问题。

4.22.1 自发位错反应的条件

如果 m 个柏氏矢量分别为 b1 , b2 ,⋯, bi,⋯, bm 的位错相遇并自发变成 n 个柏氏矢量分

别为 b′1 , b′2 , ⋯, b′j ,⋯, b′n 的新位错, 那么新老位错的柏氏矢量必须满足以下条件

( 1) 几何条件: ∑
n

j = 1

b′j = ∑
m

i= 1

bi ( 4-103)

即新位错的柏氏矢量之和应等于老位错的柏氏矢量之和。如果想到 b是晶体的局部位移矢

量,就不难理解, 几何条件就是运动迭加原理。

( 2) 能量条件: ∑
n

j = 1

b′2j ≤∑
m

i= 1

b2
i ( 4-104)

即新位错的总能量应该不大于老位错的总能量。(记住位错的弹性能 E e l= αGb
2
)。

以全位错分解为 Shockley 分位错为例(见 4.21 节) :

1
2

[ 1
-

10]→
1
6

[ 2
-

11] +
1
6

[ 1
-

21
-

]

∑
2

j = 1
b′j =

1
6

[ 3
-

30] =
1
2

[ 1
-

10] = ∑
1

i= 1
b′i

∑
2

j = 1

b′2j = 6 a
6

2

+ 6 a
6

2

=
a

2

3
< ∑

1

i= 1

b2
i = 2 a

2

2

=
a

2

2

  再以两个 Shockley 分位错合成 L-C 位错的反应为例(见 4.21节) :

1
6

[ 2
-

1
-

1
-

] +
1
6

[ 121]→
1
6

[ 1
-

10]

∑
1

j = 1

b′j =
1
6

[ 1
-

10] ,∑
2

i= 1

bi =
1
6

[ 2
-

1
-

1
-

] +
1
6

[ 121] =
1
6

[ 1
-

10]

∑
j = 1

b′2j = 2 a
6

2

=
a

2

18
,∑b2

i = 6 a
6

2

+ 6 a
6

2

=
a

2

3

  所以 ∑
1

j = 1

b′j = ∑
2

i= 1

bi,∑
j = 1

b
′2
j < ∑

2

i= 1

b
2
i

4.22.2 F CC 中位错反应的一般表示: Thompson 四面体

上面我们用柏氏矢量的具体指数来写位错反应式,其缺点是未表示出位错所在的晶面,

且指数易写错。为了克服这些缺点,在 FCC晶体中人们用 T hompson 四面体中各特征向量

来表示柏氏矢量。这个四面体的 4 个顶点分别位于晶体中的 A
1
2

, 0,
1
2

, B 0,
1
2

,
1
2

,

C
1
2

,
1
2

, 0 和 D ( 0, 0, 0)等 4点, 如图 4-74所示。假定四面体的 4个外表面(等边三角形)

的中心分别为α, β, γ和δ,其中 α是对着顶点 A 的外表面(简称α面)的中心, 余类推。于是,

由 A , B, C, D , α, β, γ和 δ等 8 个点中的每 2个点连成的向量就表示了 FCC 晶体中所有重

要位错的柏氏矢量。现证明如下(参看图 4-74) :

( 1) 罗-罗向量
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图 4-74 FCC 晶体中的 T hom pson 四面体

( a ) 立体图 ( b) 展开图

(尖括符“< ”或“> ”给出了晶向的正向 )

由四面体顶点 A , B, C, D (均为罗马字母 )连成的向量,其指数很容易从图 4-74( a )直接

看出:

D A
→

=
1
2

[ 101] , D B
→

=
1
2

[ 011] , D C
→

=
1
2

[ 110] , A B
→

= AD
→

+ DB
→

=
1
2

[ 1
-

10] , AC
→

= AD
→

+

DC
→

=
1
2

[ 011
-

] , BC
→

= BD
→

+ DC
→

=
1
2

[ 101
-

]。

由此可见,罗-罗向量就是 F CC 中全位错的柏氏矢量。

( 2) 不对应的罗-希向量

由四面体顶点(罗马字母)和通过该顶点的外表面的中心(不对应的希腊字母)连成的向

量可由三角形重心的性质求得。例如, Dα
→

=
2
3

( DC
→

+
1
2

CB
→

) =
2
3

1
2

[ 110] +
1
4

[ 1
-

01] =

1
6

[ 121]。同理可得出: �

Dβ
→

=
1
6

[ 211] , Dγ
→

=
1
6

[ 112] , Aβ
→

=
1
6

[ 1
-

12
-

] , Aγ
→

=
1
6

[ 2
-

11
-

] ,

Aδ
→

=
1
6

[ 1
-

21
-

] , Bα
→

=
1
6

[ 11
-

2
-

] , Bγ
→

=
1
6

[ 12
-

1
-

] , Bδ
→

=
1
6

[ 21
-

1
-

] ,

Cα
→

=
1
6

[ 2
-

1
-

1] , Cβ
→

=
1
6

[ 1
-

2
-

1] , Cδ=
1
6

[ 1
-

1
-

2]。

  由此可见,不对应的罗-希向量就是 F CC 中 Shockley 分位错的柏氏矢量。

( 3) 对应的罗-希向量

根据以上结果,利用向量合成规则, 很容易求出对应的罗-希向量: #

Aα
→

= AB
→

+ Bα
→

=
1
2

[ 1
-

10] +
1
6

[ 11
-

2
-

] =
1
3

[ 1
-

11
-

] ,
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Bβ
→

= BC
→

+ Cβ
→

=
1
2

[ 101
-

] +
1
6

[ 1
-

2
-

1] =
1
3

[ 11
-

1
-

] ,

Cγ
→

= CD
→

+ Dγ
→

=
1
2

[ 1
-

1
-

0] +
1
6

[ 112] =
1
3

[ 1
-

1
-

1] ,

Dδ
→

= DA
→

+ Aδ
→

=
1
2

[ 101] +
1
6

[ 1
-

21
-

] =
1
3

[ 111] .

  由此可见,对应的罗-希向量就是 F CC 中 Frank 分位错的柏氏矢量。

( 4) 希-希向量

所有希-希向量也可根据向量合成规则求得, 例如: αβ
→

= αA
→

+ Aβ
→

=
1
3

[ 1 1
-

1 ] +

1
6

[ 1
-

12
-

] =
1
6

[ 11
-

0] =
1
3

BA
→

,同理可得, αγ
→

=
1
6

[ 01
-

1] =
1
3

CA
→

, αδ
→

=
1
6

[ 101] =
1
3

DA
→

, βγ
→

=
1
6

[ 1
-

01] =
1
3 CB
→

, βδ
→

=
1
6

[ 011] =
1
3 D B
→

, γδ
→

=
1
6

[ 110] =
1
3 DC
→
。

由此可见,希-希向量就是 F CC 中压杆位错的柏氏矢量。

既然 F CC晶体中所有重要位错的柏氏矢量都可以用 T hompson 四面体中的有关向量

表示,位错反应式(即柏氏矢量的合成或分解式)也就可以用这些向量来表示。

4.22.3 位错反应举例

4.22.3.1 形成扩展位错的反应

  利用 T hompson 四面体中的各向量,可以将上节讨论的位于( 111)面上、b=
1
2

[ 1
-

10]的

全位错分解为扩展位错的反应式表示如下:

AB
→

(δ) → Aδ
→

+ δB
→

图 4-75 �形成 Shockley 分位错

的局部滑移

由此不难看出, 只要知道全位错所在的面(这里是 δ面)和柏氏矢量 (这里是AB
→

) , 就可以根

据向量合成规则直接写出反应式,而不必考虑各位错的柏氏矢量的具体指数。但这里还有一

个问题,就是由柏氏矢量为AB
→
的全位错分解得到的两个 Shockley 分位错中, 究竟哪个分位

错的柏氏矢量为Aδ
→

(罗马-希腊矢量) ,哪个为δB
→

(希腊-罗马矢量) ? 要回答这个问题, 需考

虑两个因素。一个因素是 Shockley 分位错的刃型分量所

对应的“附加半原子面”在滑移面的哪一边, 这决定了位

错线正向与柏氏矢量正向间的关系 ( l× b 应指向附加半

原子面) ; 另一个因素是形成 Shockley 分位错时 (局部)

滑移方向的唯一性——此方向取决于 FCC 晶体相邻两

层 { 111 } 面上 原子的 相对位 置, 以及 观察 者站 在

T hompson 四面体的哪一边(外部或内部)去观察。例如,

在图4-75中, 如果站在 T hompson 外部的观察者看到, 上

层原子(白原子)由位置 1滑移到位置 2, 滑移矢量是AB。

那么在形成扩展位错时, 他将看到,一次滑移区 (图 4-71

中的Ⅱ区)的白原子相对于不滑移区(图 4-71中的Ⅰ区)

·682·



的滑移矢量是Aδ
→

(而不可能是δB
→

) ,二次滑移区(图 4-71中的Ⅲ区)的白原子相对于一次滑

移区的滑移矢量是δB
→

(而不可能是Aδ
→

)。由于这两次局部滑移形成的 Shockley 分位错的刃

型分量所对应的“附加半原子面”都在滑移面的下面(即 T hompson 四面体的内部) , 故两条

Shockley 分位错的正向及柏氏矢量应如图 4-76( a )所示, 而不是图 4-76( b)～( d )所示。( b)

图虽然和附加半原子面的位置一致,但图示的滑移方向是不允许的。( c)图则相反, 其滑移方

向是允许的,但不符合附加半原子面的位置要求。( d )图则二者均不符。

图 4-76 FCC 晶体中全位错分解规则

由上述讨论,我们得到一个关于 FCC晶体中全位错分解为扩展位错的规则, 即:

“站在 T hompson 四面体的外侧, 顺着位错线的正向看去, 左边 Shockley 分位错的柏氏

矢量应为罗马-希腊(如Aδ
→

) ,右边则为希腊-罗马(如δB
→

)。”

这个扩展位错分解的规则就称为“左罗-希、右希-罗规则”, 或简称“罗-希规则”。但是,

如果站在 T hompson 四面体的内侧观察, 或者如果在图 4-75中黑原子是上层, 白原子是下

层,那么结论将相反, 即左边的 Shockley分位错的柏氏矢量将是希腊-罗马, 右边将是罗马-

希腊。这样,我们就得到了某些文献或书本上所说的“左希-罗、右罗-希规则”(或简称“希-罗

规则”)。由上述显然可见,扩展位错分解时究竟应遵守“罗-希规则”还是“希-罗规则”, 取决

于观察者的立场(站在 T hompson 四面体的哪一侧 )和相邻两层密排面上原子的相对位置

(或分布)这样两个因素。人们习惯上规定观察者都站在 T hompson 四面体的外侧, 这时虽然

单个扩展位错的分解规则仍可随意选择(或按罗-希规则,或按希-罗规则) , 但对于二或多个

·782·



扩展位错来说,特别是对于在不同的密排面(α, β, γ或δ面)上的扩展位错来说,由于观察者

看到任何一组相邻的密排面上原子的相对位置(或分布)都相同, 故这些扩展位错的分解规

则也必须相同: 或者都按罗-希规则,或者都按希-罗规则。综上所述, 我们可以将 FCC 晶体

中扩展位错分解的规则更准确地表述为:

“站在 T hompson 四面体的同一侧(外侧或内侧) ,顺着位错线的正向看去, 各扩展位错

的分解必须按照同一规则: 或都按左罗-希、右希-罗规则, 或都按左希-罗、右罗-希规则。”

这个规则可以简称为“一致性规则”。它对于分析扩展位错之间的反应是非常有用的。

下面,我们就利用一致性规则来分析 FCC晶体中其它一些重要的位错反应。

4.22.3.2 形成 L-C定位错的反应

前面讨论的 L-C 位错的形成过程也可以用 Th ompson 记号表示。假定在α面和 β面上

各有一条平行于CD
→
的全位错线, 其柏氏矢量分别是A D

→
和D B
→

,如图 4-73所示。于是 L-C 定

位错的形成过程(或反应)如下:

首先,两个全位错在各自的滑移面上分解为扩展位错, 反应式为:

A D
→

(β) → Aβ
→

+ βD
→

,  D B
→

(α) → Dα
→

+ αB
→

新的柏氏矢量在各个 Shockley 分位错间的分配可按希腊-罗马规则确定(见图 4-74)。

其次, 在 α和 β面上的扩展位错都向两个面的交线运动, 直至领先的 Sh ockley 分位错

βD 和 Dα(均指柏氏矢量)在CD线相遇,此时发生以下合成反应:

βD
→

+ Dα
→
→ βα
→

=
1
3

AB
→

合成的位错线为CD
→

(沿[ 1
-

1
-

0]方向) ,柏氏矢量为
1
3

AB
→

=
1
6

[ 1
-

10]。它就是压杆位错或 L-C

定位错。

4.22.3.3 形成层错四面体的反应

人们用透射电镜曾观察到淬火的金样品中的层错四面体结构,它的 4个表面都是{111}

类型的层错面, 4条棱都是压杆位错。这种层错四面体的形成过程如下(参看图 4-77) :

首先, 过饱和空位凝聚、塌陷, 在某一密排面上, 例如 δ面上, 形成三角形的 Frank 位错

环,即图中的△ABC 空位片, 其 3条边AB
→

, BC
→

, CA
→
都是 b= δD

→
的 Frank 分位错, 而 δ面就

是一个层错面(见图 4-77( a ) )。

其次,各 Frank 分位错在包含该位错线的密排面(但不是δ面)上分解——

AB
→
位错在 γ面上分解: δD

→
(γ)→ δγ
→

+ γD
→

BC
→
位错在 α面上分解: δD

→
(α)→ δα
→

+ αD
→

CA
→
位错在 β面上分解: δD

→
(β)→δβ
→

+ βD
→

这样一来就得到了柏氏矢量分别为 δγ
→

, δα
→
和 δβ
→
的 3 个压杆位错A B

→
, BC
→
和CA
→

, 以及柏氏

矢量分别为γD
→

, αD
→
和βD
→
的 3 个 Shockley 分位错AB

→
, BC
→
和CA
→
。
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图 4-77 FCC 中层错四面体的形成过程

第三步,位错线重合的压杆位错和 Shockley分位错由于其柏氏矢量相交成锐角而相互

排斥,致使 Shockley 分位错在其滑移面上弯成弓形(图 4-77( b)和( c) ) , 而它的两端被压杆

位错钉扎住。显然, Shock ley分位错扫过的弓形区就是层错区。

第四步, 各 Shockley 分位错继续滑移, 弓形区不断扩大, 直到各滑移面(α、β和 γ面)均

成为层错面。与此同时,各 Shockley 分位错在它们的滑移面的交线AD , BD , CD上两两相

遇,并发生以下位错反应(参看图 4-77( d ) ) :

在A D线上:  γD
→

+ Dβ
→

= γβ
→

=
1
3

BC
→

在BD线上:  αD
→

+ Dγ
→

= αγ
→

=
1
3

CA
→

在CD线上:  βD
→

+ Dα
→

= βα
→

=
1
3

AB
→

由此可见,通过 Shockley 分位错反应形成的A D, BD和CD位错都是压杆位错。这样一来, 四

面体A BCD的 4个表面都是内禀层错面, 6条棱都是压杆位错。这样的缺陷组态就称为层错

四面体。

4.22.3.4 形成位错网络的反应

在 FCC 晶体中往往可以观察到由位错线形成的网络, 这种位错网络也是位错反应的
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产物。

( 1) 全位错网络

全位错网络的形成过程如下:

首先, 假定在 α面上有一个位错塞积群(系一系列彼此平行的位错线, 亦称 (森 )林位

错) , 其柏氏矢量均为DC
→
。又在 δ面上有一螺型位错, 其柏氏矢量为CB

→
(即α面与 δ面的交

线) , 如图 4-78( a )所示。

图 4-78 FCC 中六角形全位错网络的形成过程

其次,在螺型位错和林位错交点附近的位错线段由于很强的相互吸引力而合并, 并发生

以下位错反应:

CB
→

+ D C
→

= D B
→

反应后形成的新位错线段沿CB
→
方向, 其柏氏矢量为DB

→
, 如图 4-78( b)所示。从图看出, 反应

后出现了柏氏矢量分别为CB
→

, DC
→
和DB
→
的三条位错线相交于一点(节点)的组态。如果各位

错的线张力大小相同,则根据力的平衡条件,这三条位错线必须相交成 120°的角, 这样就得

到了位于α面上的六角形全位错网络, 如图 4-78( c)所示 (为了形成 120°的角, 柏氏矢量为

CB
→
和DB
→
的两段位错需在α面上稍稍滑移)。

( 2) 扩展位错网络

在层错能低的 F CC 晶体中往往观察到扩展位错网络。其形成过程如下:

① 在 α面上柏氏矢量为DC
→
的林位错分解为扩展位错: DC

→
(α)→Dα
→

+ αC
→
。同时在δ面

上柏氏矢量为CB
→
的螺型位错也分解为扩展位错: CB

→
(δ)→ Cδ
→

+ δB
→
。分解后各个 Sh ockley

分位错的柏氏矢量如图 4-79( a )所示(注意希腊-罗马规则)。

② 在δ面上的扩展位错的局部区段发生束集: Cδ
→

+ δB
→
→CB
→
。

③ 束集形成的CB
→
位错段吸引邻近的αC

→
位错段,使两段位错相遇于 α面和 δ面的交线

CB
→
上, 其柏氏矢量为αB

→
( αC
→

+ CB
→
→αB
→

) ,如图 4-79( b)所示。

④ αB
→
位错在线张力作用下在 α面上拉开 (滑开) , 同时相邻的扩展位错段 Cδ

→
+ δB
→
继

续束集,并和αC
→
位错段反应,形成新的一段αB

→
位错。这样,最终得到图 4-79( c)所示的扩展

位错网络(整个网络都在 α面上)。从图看出,三组扩展位错大体成 120°的角汇合, 但汇合的

方式有两种。一种是汇合时束集于一点, 形成所谓收缩节(点) ;另一种是汇合时不束集, 形成
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图 4-79 FCC 中扩展位错网络的形成过程

所谓扩展节(点)。在平衡条件下,在扩展节处 Shockley 分位错的曲率半径 R 和位错的线张

力 T、恢复力 f 及比层错能 γ有以下关系:

f =
T
R

= γ

∴ γ=
αGb2

R
( 4-105)

因此,只要从实验中测定 R 就可算出晶体的比层错能 γ。

除了上述形成扩展位错网络的方式以外,作者认为, 它也可以通过六角形全位错网络直

接分解得到,亦即六角形的每一边(均为全位错)按希腊-罗马规则分解为扩展位错即可得到

图 4-79( c)所示的扩展位错网络。

4.23 密排六方和体心立方晶体中的位错

前两节讨论的关于全位错、分位错、扩展位错、位错反应等重要概念和特点, 对 FCC 以

外的其它晶体仍然适用。不过晶体的对称度越低,结构越复杂, 则位错的行为也越复杂。

4.23.1 密排六方晶体中的位错

( 1) 表示柏氏矢量的双锥体
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正如 FCC 晶体中的所有位错的柏氏矢量都可以用 T hompson 四面体表示一样, H CP

晶体中的所有位错的柏氏矢量都可以用图 4-80所示的双锥体表示。我们不讨论全部矢量,

只讨论某些与重要位错相关的矢量,这些矢量是:

A B
→

=
1
3

[ 1
-

21
-

0] , BC
→

=
1
3

[ 1
-

1
-

20] , CA
→

=
1
3

[ 21
-

1
-

0] ,

Aσ
→

=
1
3

[ 1
-

100] , Bσ
→

=
1
3

[ 01
-

10] , Cσ
→

=
1
3

[ 101
-

0] ,

σS
→

=
1
2

[ 0001]。

( a)             ( b)             ( c)

图 4-80 HCP 中位错的柏氏矢量

  ( 2) 全位错

H CP 晶体中全位错的柏氏矢量一般是A B
→

, BC
→
或 CA
→ 1

3
〈112

-

0〉 , 其滑移面多为

( 0001) (基面) ,有的晶体还有{11
-

00}和{11
-

01}(见第 3章)。

( 3) Shock ley分位错和扩展位错

对于以( 0001)〈112
-

0〉为优先滑移系统的金属如 Zn, Cd , Mg, Be 等, 基面滑移的临界分

切应力很小 (≤1MN / m
2
) , 全位错往往分解为两个柏氏矢量为

1
3
〈101

-

0〉的 Shock ley 分位

错,中间夹着一条层错带, 即所谓扩展位错。分解反应式为:

AB
→

(σ) → Aσ
→

+ σB
→

例如,
1
3

[ 112
-

0]→
1
3

[ 101
-

0] +
1
3

[ 01 1
-

0]

扩展位错也有一个平衡宽度,并且也可以按式( 4-102)计算。若晶体还有柱面{11
-

00}或

锥面{11
-

01}滑移面, 则基面上的扩展位错有可能通过束集成全位错而在柱面或锥面上交滑

移。但对于基面是优先滑移面的晶体, 柱面或锥面上的层错能往往很高,因而交滑移很困难。

实际上柱面或锥面滑移的临界分切应力往往比基面滑移大 1～2个数量级。

对于以柱面(或锥面)为优先滑移面(滑移方向仍为〈112
-

0〉)的金属, 柱面(或锥面)滑移

的临界分切应力仍较高 ( ≥ 10MN / m
2 ) , 但基面滑移的临界分切应力还要高得多
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(≈100MN / m
2
) , 因而基面上的全位错不会分解成扩展位错, 或者说, 不会形成稳定的基面

层错。至于在柱面{1 1
-

00}上位错如何滑移, 人们曾提出过几种可能的全位错分解为扩展位

错的反应式,但都未定论, 因为实验中没有观察到柱面层错区,这里就不进一步讨论了。

( 4) Frank 分位错

和 F CC 晶体类似, 在 H CP 晶体中过饱和空位或间隙原子的择优聚集和塌陷也会形成

F rank 位错环, 但情况要比 FCC更复杂。下面只讨论比较简单的基面 Frank 位错环的情况。

我们先讨论由空位择优凝聚在基面上而形成 Frank 位错环的过程,如图 4-81( a )至( d )

所示。

图 4-81 由空位择优凝聚在基面上形成 Frank 位错环

首先,在 A 层上形成空位片(图 4-81( a) )。接着, 空位片两边的晶面“塌陷”而形成柏氏

矢量为
1
2

[ 0001]的位错环(图 4-81( b) )。由于两个相邻的晶面都是 B 层(即上层原子恰好在

下层原子的正上方,而不是在下层 3个相邻原子的空隙中) ,故这种位错环是高能量的不稳

定位错环,因而原子力图位移到低能的稳定位置。位移的方式有两种。一种是通过在环上方

的 B 层上的一个柏氏矢量为
1
3

[ 11
-

00]的 Shockley分位错扫过环面的局部区域, 使环面上方

的各层堆垛位置变为 CBCB⋯, 同时又通过环上方第二层(原来的 A 层)上的一个柏氏矢量

为
1
3

[ 1
-

100]的 Shockley 分位错(反向)扫过环面上方第二层的局部区域, 使该层及该层以上

各层的堆垛位置又回到原来的 ABA⋯, 最后就得到包含外禀层错 E 的 Frank 位错环(见图

4-81( c) ) , 其柏氏矢量仍为
1
2

[ 0001]。反应式如下:

σS
→

+ σA
→

+ Aσ
→

→ σS
→

例如,
1
2

[ 0001] +
1
3

[ 11
-

00] +
1
3

[ 1
-

100]→
1
2

[ 0001]

由于包含两层层错,和这种 F rank 位错环相关的层错能是较高的。另一种位移方式是只有

上述第一次扫动,没有第二次扫动。即只有 b=
1
3

[ 11
-

00]的 Shockley 分位错的扫动,没有 b

=
1
3

[ 1
-

100 ] 的 Shock ley 分位错的扫动, 这样就得到包含内禀层错的 Frank 位错环
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(见图 4-81( d ) ) , 其柏氏矢量为
1
6

[ 2
-

203]。反应式为:

Aσ
→

+ σS
→

= AS
→

  图 4-82 �由间隙原子择优凝聚在基面上

形成 Frank 位错环

例如,
1
3

[ 1
-

100] +
1
2

[ 0001]→
1
6

[ 2
-

203]。

由于只包含一层层错,和这种 F rank 位错环

相关的层错能是较低的。

现在我们再来讨论由间隙原子择优凝

聚在基面上而形成 F rank 位错环的过程, 如

图 4-82( a )至( c)所示。

首先, 从能量考虑, 间隙原子片必然在

C 位置( C 层, 见图 4-82( a ) ) ,由此引起它上

面的 A 层和下面的 B 层“拉开”C/ 2 的距

离,形成一个包含高能的外禀层错 E (两层

层错 ) 的 Frank 位 错环, 其 柏氏矢量 为

1
2

[ 0001]。跨过层错区, 基面的堆垛次序为

BABCABA⋯, 如图 4-82( b)所示。如果间隙

原子片上面的第一层 ( B 层 )上有一个 b
→

=

1
3

[ 1
-

100]的 Sh ockley 分位错扫过环面上方

的区域, 则得到包含低能的内禀层错 (一层

层错)的 Frank 位错环, 其柏氏矢量为
1
6

[ 2
-

203] ,如图 4-82( c)所示(见前面的反应式)。跨过

层错区,基面的堆垛次序为 BABCBCB⋯。

由于只有在 c/ a > 3 的 HCP 晶体中基面才是密排面, 故只有在这些晶体中才能从实

验中观察到上述各种 F rank 位错环和层错结构。

从上面的讨论我们还看到, 在 H CP 中有两种基面内禀层错, 一种是通过首先抽走或插

入一层( 0001)面原子, 形成高能层错, 然后层错面上部晶体再发生
1
3
〈101

-

0〉的滑移, 最后形

成低能的内禀层错 I 1。另一种是完整晶体通过( 0001)·
1
3
〈101

-

0〉的滑移得到低能的内禀层

错 I 2。显然, 基面上无层错区和 I 1 区的边界就是 Frank 分位错,和 I 2 区的边界是 Sh ockley

分位错。

4.23.2 体心立方晶体中的位错

( 1) 全位错

BCC 晶体中全位错的 b=
1
2
〈111〉。其滑移面有{110}, {112}和{123}三类。值得注意的

是, 3个{110}, 3 个{112}和 6个{123}面交于同一个〈111〉方向。因此若在外应力作用下螺型

全位错沿不同的{110}面或沿以上晶面组合发生交滑移, 就会得到波浪形的滑移线。
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( 2) Shock ley分位错和扩展位错

在 ( 112) 面上的柏氏矢量为
1
2

[ 111
-

] 的全位错可能分解为柏氏矢量为
1
3

[ 111
-

] 和

1
6

[ 111
-

]的两个 Shockley分位错, 中间夹着一条内禀层错带,形成扩展位错, 其反应式为:

1
2

[ 111
-

] →
1
3

[ 111
-

] +
1
6

[ 111
-

]

但实验中至今并未观察到 BCC 晶体中稳定的层错区,这可能是由于层错能太高。

( 3) 孪晶位错

我们在第 3 章谈到, BCC 晶体的范性形变方式之一就是孪生。孪生时平行于孪生面

{112}的相邻晶面都发生
1
6
〈111

-

〉的相对滑移, 这就要求在孪晶厚度内几百甚至几千层平行

的{112}面上都有现成的 b=
1
6
〈111

-

〉的 Shockley 分位错,这显然是不太可能的。

为了解释孪生现象,人们提出了类似于 4.18节中的 L 形位错源机制。不同的是,极轴

位错不是纯刃型,而是混合型的, 因而它附近的原子面接近螺旋面。这样,每当扫动位错( b=

1
6
〈111

-

〉的 Shockley 分位错 )在其滑移面(某一层{112}面 )上绕极轴位错旋转一圈 ( 360°)

后, 不仅晶体沿此面滑移
1
6
〈111

-

〉, 而且扫动位错沿法线方向上升一个螺距, 并在新的一层

{112}面上继续绕极轴位错旋转, 引起晶体沿此面滑移
1
6
〈11 1

-

〉。这样的过程不断重复进行

下去,就可得到任意厚度的孪晶, 直到极轴位错消失(见 4.18 节)。

图 4-83举出了一个具体的例子,即在( 112)面上有一个 b=
1
2

[ 111]的全位错CD ,在一

定的应力条件下它的某一段OB发生下述分解反应:

1
2

[ 111] →
1
3

[ 112] +
1
6

[ 111
-

]

图 4-83 BCC 晶体的孪生机制

显然, b1 =
1
3

[ 112]的位错是 Frank 定位错, b2

=
1
6

[ 111
-

]的位错是 Sh ock ley 分位错, 两个位

错起初重合于OB线。在外加应力作用下,

Shockley 分位错开始在( 112)面上滑移。当它

滑移到 ( 112)和 ( 1
-

21)面的交线OB′位置时就

成了螺型位错, 因而转到交滑移面( 1
-

21)上滑

移。由于 b1 =
1
3

[ 112]的 F ran k 定位错是不能滑移的,故 O 点始终固定,因而转到( 1
-

21)面上

的 Shockley 分位错在 ( 1
-

21)面上继续滑移时只能绕OB轴转动, 这样, Frank 定位错就是极

轴位错, Shockley 分位错就是在( 1
-

21)面上绕极轴位错旋转的扫动位错,它每旋转一圈就沿

[ 1
-

21]方向位移一段距离(螺距) :
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d = b1 ¡¤
[ 1

-

21]

6
=

a[ 112] ¡¤[ 1
-

21]

3 6
=

a

6
= d ( 1

-
21 )

由于螺距 d 恰好等于( 1
-

21)面的晶面距 d ( 1
-

21) , 故 Shockley 分位错在某一层( 1
-

21)面上旋转

一圈后恰好上升到相邻的 ( 1
-

21)面, 这就使晶体能在一系列平行的 ( 1
-

21)面上相继滑移

1
6

[ 111
-

] , 得到一定厚度的孪晶。

( 4) 裂纹位错

在图 4-84( a )中, 在( 101)面上有一个 b1 =
1
2

[ 1
-

11]的全位错AB, 在( 1
-

01)面上有一个 b2

=
1
2

[ 11
-

1]的全位错CD, 当这两个位错在各自的滑移面上滑移,

1
2

[ 1
-

11] +
1
2

[ 11
-

1] → [ 001]

合成的新位错线沿[ 010]方向,其柏氏矢量为 b= [ 001] ,故滑移面为( 100)。但 BCC 晶体的

滑移面不可能是( 100)面, 因而新位错是一个不能滑移的定位错。它是一个刃型全位错, 相当

于在晶体中插入了半个( 001)面。如果连续发生上述位错反应,那么就会在( 100)面上形成一

列相继的刃型位错, 相当于相继插入了若干个( 001) 半原子面, 如图 4-84( b)所示。由于

( 001)恰好是 BCC 晶体的解理面, 故这些相继排列的定位错就会萌生裂纹。因此 b=〈001〉

的位错就称为裂纹位错。

图 4-84 裂纹位错的形成( a)和裂纹的形成( b)

( 5) 位错环

在辐照后的 BCC 晶体中过饱和的间隙原子和空位片会择优聚集在密排的{110}面上,

形成 b=
1
2
〈110〉的位错环。但由于在这些面上不能形成稳定的层错, 故上述位错环会通过

下面两个反应中的一个反应形成 b=
1
2
〈111〉或〈100〉的位错环:

1
2
〈110〉+

1
2
〈001〉→

1
2
〈111〉

1
2
〈110〉+

1
2
〈11

-

0〉→〈100〉
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  在许多金属中都观察到 b=
1
2
〈111〉的位错环, 因为它的能量 (即 b

2
)比较低, 但在 α-F e

中也观察到很多 b=〈100〉的位错环, 其原因尚不清楚。

4.24 其它晶体中的位错

4.24.1 离子晶体中的位错

  以具有面心立方点阵的 N aCl 为例,离子晶体中的位错具有以下一些特点:

( 1) 滑移面未必是最密排面,但柏氏矢量仍为最短的点阵矢量。例如, N aCl 的主滑移面

是{110}, 其次是{100}, 偶尔也有{111}和{112}等滑移面,但柏氏矢量均为
1
2
〈110〉。为什么

主滑移面是{110}而不是{111},其原因尚不清楚, 有人提出,这是和位错中心区内的静电交

互作用的强度有关。

( 2) 刃型位错的附加半原子面实际上是包括两个互补的附加半原子面, 如图 4-85 所

示。该图是滑移面为( 11
-

0)、b=
1
2

[ 110]的纯刃型位错在( 001)表面上的原子组态。其中( a )

和( b)图的图面分别是垂直于位错线的两个相邻的( 001)面。从图看出, 在位错露头处具有有

效的电荷( ( a )图为负电荷, ( b)图为正电荷)。

图 4-85 NaCl 中的刃型位错

Na + 和 Cl- 离子分别用�和�表示

( a ) 初始的表面离子组态 ( b) 去掉表面层后下一层 (次表面层 )的离子组态

( 3) 刃型位错在滑移面( 11
-

0)上滑移时沿着位错线没有离子和电荷的移动,因而位错露

头处的有效电荷不改变符号,且弯折处没有有效电荷。但割阶处是正离子空位, 故具有负的

有效电荷。

4.24.2 超点阵中的位错

在 2.9 节中曾指出,有序合金的结构也称为超点阵, 它是由若干个分点阵叠合(或穿插)

而成的, 每个分点阵都是一个 Bravais 点阵, 只被同种原子占据。在有序合金中异种原子力
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图 4-86 rAB3 超点阵中相邻两层( 111)

面上的原子排列 图 4-87 在 AB3有序合金中的[ 1
-

10]扩展超位错

图成为最近邻,因而含量少的组元原子的近邻必为含量多的组元原子。例如, 在 A B3 型有序

合金 (如 Cu3 Au、Fe3 Al 等)中 A 原子的最近邻原子必为 B 原子。图 4-86是图 2-43 所示的

A B3 型有序合金的原子在( 111)面上的投影。为清晰起见, 只画了相邻两层( 111)面上的原

子。现在假定以这两层之间的一个平行平面为滑移面, 上部的晶体不动, 下部晶体发生

1
2

[ 1
-

10]的滑移, 那么,虽然滑移面两边的晶体仍是有序的结构,但滑移面两边的两层( 111)

面 (即图 4-86 中的两层 ( 111)面)上的原子位置不符合有序排列, 例如图中 X 处的 B 原子

(○�原子)滑到 Y处, Y处的 A 原子(○·原子)滑到 Z 处(依次类推)后, 这两层原子的相对位

置显然就不同于滑移前: 下层每个 A 原子 (○·原子 )的上方不再有 3个最近邻的 B 原子(○

原子) , 每个 B 原子(○�原子)上方的 3个最近邻原子也不再是一个 A 原子(●原子 )、2个 B

原子(○原子)。我们把晶体中每一个符合有序排列的部分称为一个有序畴(即有序区域)。如

果在两个畴的边界 (即图 4-86 中的滑移面处) , 原子的位置破坏了有序排列,那么这两个相

邻的有序畴就称为反相畴,其边界就称为反相畴界( A ntiph ase Boun dary, 或简称 A PB)。现

在, 假定滑移面下部的晶体只有一部分相对于上部晶体发生了
1
2

[ 1
-

10]的滑移, 另一部分无

相对滑移,那么在滑移面上已滑移区和未滑移区的边界就是位错线。由于它两边的晶体结构

不完全相同(一边有反相畴界面, 一边无反相畴界面) , 故它不是一个全位错, 而是一个 b=

1
2

[ 1
-

10]的分位错(从图 4-86 显然可见,在这种有序合金中, 沿[ 1
-

10]方向的最短点阵矢量是

[ 1
-

10] , 而不是
1
2

[ 1
-

10] )。如果在已产生反相畴边界的部分滑移面下部的晶体再发生

1
2

[ 1
-

10]的滑移, 那么反相畴边界就会消失(因为此时图 4-86 中 X 处的 B原子(○�原子)将

滑到 Z 处)。因此, 和 FCC 中的扩展位错类似, 在 Cu 3A u 有序合金中也会形成由两个 b=

1
2

[ 1
-

10]的平行分位错线、中间夹着一片反相畴界面的原子组态。这样的原子组态就称为超

位错。由上述可知, 超位错的柏氏矢量是 b= [ 1
-

10] , 它的两条分位错的柏氏矢量是 b′=
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1
2

[ 1
-

10]。每个分位错又可能进一步分解为柏氏矢量分别为
1
6

[ 1
-

21
-

]和
1
6

[ 2
-

11]的 Sh ockley

分位错。这样一来,就得到图 4-87 所示的扩展超位错,它由 4 条平行的 Shockley 分位错线

1, 2, 3, 4所组成,在 2和 3 之间的区域是反相畴界面, 在 1和 2, 3和 4 之间的区域既是反相

畴界面( AP B) ,又是层错区( SF)。各区都有一定的平衡宽度, 取决于位错间的作用力、反相

畴界面能和层错能等数值(参看 4.21节关于扩展位错平衡宽度的确定)。扩展超位错在滑移

面( 111)上滑移时, 4条 Shockley分位错同时、同向滑移, 各区宽度保持不变,这正是含有有

序沉淀相合金发生强化(有序强化)的原因之一。

4.24.3 共价晶体中的位错

我们在第 2 章中曾指出共价键的一个基本特点,即它的方向性和局域性, 因而使晶体的

微观对称性(即原子排列的对称性)下降,这对于位错的特性有较大的影响。例如,具有 FCC

点阵的金属,其滑移系统是{111}〈1
-

10〉。这里{111}的堆垛次序是 ABCA BC⋯, 柏氏矢量为

1
2
〈1

-

10〉的全位错可以位于任意一层{111}上,其性质都相同。然而对于具有 FCC 点阵的金

刚石来说, 虽然滑移系统也是{111}〈110〉, 全位错的柏氏矢量也是
1
2
〈1

-

10〉, 但位错的特性

却和它的滑移面位置有关。为了说明这点, 可将原子投影到( 11
-

0)面上, 如图 4-88 所示。从图

看出, 此时( 111)面的堆垛次序是 AaBbCcAa BbCc⋯, 其中同名字母的相邻( 111)面间的距

离为 3 a / 4≈0.433a , 异名字母的相邻 ( 111)面间的距离为 3 a / 3- 3 a / 4≈0.144a。

最容易出现的滑移面应位于异名字母的相邻( 111)面之间。人们有时称易滑的位错( l 1 )为滑

动型位错( glide set dislocation) , 称难滑的位错为拖动型位错( sh uffle set dis location)。

图 4-88 金刚石的原子在( 11
-

0)面上的投影

4.24.4 层状结构中的位错

不少晶体如石墨、云母、滑石等都具有层状结构。在每层内原子通过共价键结合, 而层与

层之间则通过微弱的范德瓦尔斯力结合,因而层间距离较大。不难理解, 这类晶体的滑移面

几乎无例外地都平行于层面,而没有非层面的滑移面。因此, 位错线和柏氏矢量都平行于层

面。由于层间结合力弱,层错能必然很低,故全位错往往分解为 Shockley分位错,得到层错

区很宽的扩展位错。顺便一提,由于这类晶体很容易沿层面解理, 故易于制备厚度均匀的样

品,供电镜分析之用。
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4.24.5 聚合物晶体中的位错

晶态和半晶态聚合物的范性形变机制也和一般晶体相同,即位错滑移和形变孪生, 有时

还有马氏体相变。

聚合物晶体结构的特点是,在分子链轴方向具有很强的共价键, 而在横向则是很弱的范

氏力,因此重要的位错都沿链轴方向。图 4-89画出了聚乙烯的正交相结构, 其位错便是沿链

轴[ 001]方向的。它可以是螺型,也可以是刃型。螺型位错的柏氏矢量 b= [ 001] (即沿[ 001]

方向的最短点阵矢量 ) , 滑移面可以是 ( 100 )、( 010)和{ 110}。刃型位错的柏氏矢量 b =

〈110〉, 滑移面是{110}。这种刃型位错可以分解为两个柏氏矢量为
1
2
〈110〉的 Shockley 分位

错,中间夹着一片{110}面层错区。

图 4-89 聚乙烯的交相结构

4.25 小角度晶粒边界

由于晶粒边界对材料的力学、腐蚀、冶金性能等都有很大的影响, 因此人们对晶界的结

构(原子组态)非常感兴趣,进行过许多理论和实验研究。早期人们根据晶界在高温下具有粘

滞性流动的特点(见 3.12 节)曾提出, 晶界是非晶质,即晶界附近的原子是完全紊乱排列的。

但后来的研究发现,晶界是两个不同位向的晶粒之间很薄的过渡层, 它具有特定的结构——

包含高密度的位错和点缺陷。至于晶界位错的性质及分布则和相邻晶粒的位向差有关。目

前研究得比较成熟的是位向差较小(通常小于 5°, 最多不超过 10°)的晶界, 即所谓小角度晶

粒边界。

小角度晶界可以看成是一个晶粒相对于另一个(相邻的)晶粒绕某一轴旋转一定角度而

得到的晶界。因为, 为了确定晶界的结构(原子组态) ,需要知道以下 5个参数(或称 5 个自由

度) ,即: ① 晶界平面的位置, 这由该平面法线方向的单位向量 n 决定, 故应有两个自由度

( n 的两个方向余弦) ;② 转轴的位置, 这取决于转轴上的单位向量 u的方向,也有两个自由

度( u 的两个方向余弦) ;③ 转角 θ, 一个自由度。因此,一般的小角度晶界的结构取决于 5 个

自由度(或 5个参数) ,即 n、u 和θ。
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下面先讨论简单的小角度晶界(只有一个或两个自由度的晶界) , 然后讨论一般的小角

度晶界。

4.25.1 倾侧晶界

倾侧晶界的特点是转轴在晶界平面内,即 u⊥n。它又分为两种。

4.25.1.1 对称倾侧晶界

图 4-90画出了一个简单立方晶体的对称倾侧晶界。晶界平面的平均位置是( 100)面, 即

图 4-90 简单立方晶体的对称倾侧晶界

n= [ 100] , 转轴是 u = [ 001] , 故只有一个变数

(一个自由度) ,即转角θ。从图可以看出, 这种

对称小角度倾侧晶界是由位于晶界平面内、柏

氏矢量均为 b= [ 100]的平行同号刃型位错组

成的位错墙(位错线均平行于[ 001]方向)。由

于晶界平面是两个相邻晶粒的对称平面,故称

为对称倾侧晶界。转角θ称为倾侧角。

如果位错墙中相邻位错间的距离为 D (见

图 4-90) ,那么由于相距为 D 的两个滑移面间

的相对位移为 b,故有:

θ≈ tgθ=
b
D

( 4-106)

  现在我们来计算单位晶界面积的界面能

E (θ)。设单位长度刃型位错的能量为 E ⊥ , 单位

晶界面积内位错线的总长度为 L, 每条位错线

的长度为 l, 则显然有 L =
l

D× l
=

1
D

, 因而

E = E⊥× L =
E ⊥
D

(Ⅰ)

  为了计算 E⊥ , 我们将位错周围的区域划

分为 3 个区。第Ⅰ区是位错中心区, 是以位错

线为中心轴、半径为 r 0 的圆柱区。第Ⅱ区是该位错的弹性应力场区域, 且相邻位错在此区的

应力场很小, 可以忽略。此区也是以位错线为中心的圆柱形区域,其半径 R 正比于 D ,设 R

= K D。第Ⅲ区是位于Ⅰ,Ⅱ区之外, 在相邻位错的平均分界线之间的区域,如图 4-91所示。

设 3 个区内的晶格畸变能分别为 E Ⅰ , E Ⅱ和 E Ⅲ ,则

E⊥ = E Ⅰ + E Ⅱ + E Ⅲ

当θ改变 dθ时, E ⊥的变化应为:

dE⊥ = dE Ⅰ + dE Ⅱ + dE Ⅲ

显然 dE Ⅰ= 0, 因为位错中心区的大小( r 0 )及能量 EⅠ均和θ无关。此外, 我们还有 dE Ⅲ = 0,

理由如下:

将Ⅲ区分成若干小面积元。当 θ(因而 D )改变时, 各面积元的面积将正比于 D
2 而增大,

但该处的能量密度(单位面积的弹性能 )却反比于 D
2 而减小, 因而该面积元的弹性能= 面
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图 4-91 在一个晶界位错周围的三个区域

积× 弹性能密度= const , ∴dE Ⅲ= 0。

为什么能量密度反比于 D
2
呢? 这是因为, 一

方面当 b 和 D 按比例增大 (即当
b
D
或 θ保持不

变 )时, 各面积元处的应变应不变, 因而能量密度

应不变;另一方面, 能量密度又应正比于 b
2
。因

此, 能量密度应正比于 b
2 / D

2。

从以上讨论可知, 当 θ改变 dθ时应有:

dE⊥ = dE ∥ (Ⅱ)

  由 4.12节得到 �E∥ = αGb
2
ln

R
r 0

,

α=
1

4π( 1- ν)

所以 dE ∥= αGb2 dR
R

但 R = K D , D =
b
θ

,

所以
dR
R

=
dD
D

= -
dθ
θ

所以 dE ⊥= - αGb
2 dθ
θ

积分后得到:

E⊥ = αGb
2
( A - lnθ) (Ⅲ)

将(Ⅲ)代入(Ⅰ)并利用式( 4-106)得到:

E = E 0θ( A - lnθ) ( 4-107)

式中 E 0 = αGb=
Gb

4π( 1- ν)
, A 是一个积分常数。公式( 4-107)亦称 Read-Shockley 公式。根

据式( 4-107)可以作出 E -θ曲线, 如图 4-92所示。由( 4-107)得到,当θ= θm = e
A - 1
时, E = 最大

值 E m。据此也可以将( 4-107)式改写为:

E
E m

=
θ
θm

1 - ln
θ
θm

( 4-108)

  上述小角度对称倾侧晶界的位错模型已为实验所证实。例如,利用蚀坑法(见 4.27节)

可以观察到沿晶界分布的一列位错露头。此外,晶界能量也是可以实验测定的。早期采用的

一种经典方法就是所谓三晶粒法,即通过控制晶粒生长的办法制备一个具有三个晶粒的片

状样品,三晶粒沿样品表面的法线方向都是共同的,例如都是 [ 100] (或 [ 110] ) , 但其它方向

则不同——相当于绕[ 100]旋转了不同的角度。令 2—3, 3—1和 1—2晶粒的位相差(相对转

角)分别为 θ1 ,θ2 和 θ3 ,相应的晶界能分别为 E 1 , E 2 和 E 3 , 晶界夹角分别为 ψ1 , ψ2 和 ψ3 , 如图

4-93所示。那么在样品长期退火后, 汇交于一点的三个表面张力 E 1 , E 2 和 E 3 应符合力学平

衡条件,因此有:
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 图 4-92 Q小角度对称倾侧晶界的 E-θ曲线 图 4-93 汇交于一点的三晶粒边界

E 1

sinψ1
=

E 2

s inψ2
=

E 3

s inψ3
(Ⅳ)

由(Ⅳ)式, 只要测定晶界夹角,就能求出其相对能量。如果将晶粒 1和 2的位向固定, 改变晶

粒 3 的位向(即固定 θ3 ,改变 θ1 和 θ2 ) ,那么 E 3 是固定的, E 1 和 E 2 随 θ1 及 θ2 而改变。取 E 3

为能量单位,就可作出 E -θ曲线来。对α-Fe、P b 和 Sn 的实验结果表明,实测的 E -θ曲线符合

理论公式( 4-108)。

4.25.1.2 不对称倾侧晶界

图 4-94画出了一个简单立方晶体的不对称倾侧晶界。晶界平面和两个相邻晶粒的平均

图 4-94 简单立方晶体的不对称倾侧晶界

( 010)面相交成任意的 �角(故 n = [ h k 0] ) , 转轴

仍是 u= [ 001]。由于�也是可变参数,故共有两个

自由度(�及转角θ)。

假定此晶界是由两个相邻晶粒分别绕 [ 001]

轴反向旋转
θ
2
而成的, 那么这种位向差可以通过

分别插入一组垂直半原子面( ( 100) 面)和一组水

平半原子面 ( ( 010)面)形成, 相应的位错分别记作

⊥和⊥。下面确定每组位错的数目及相邻位错间

的距离。

设晶界AC的长度为 1, 则此晶界内两组位错

数分别为:

  n⊥ �=
EC- AB

b

=
1
b

cos �-
θ
2

- cos �+
θ
2

=
2
b s in
θ
2 s in�≈

θ
b s in�

n⊥ =
CB - AE

b
=

1
b

s in �+
θ
2

- s in �-
θ
2
≈
θ
b

cos�

·303·



相邻的同组位错间的距离分别为:

D⊥ =
1
n⊥

=
b
θsin�

D⊥ =
1
n⊥

=
b
θcos�

( 4-109)

图 4-95 简单立方晶体的小角度扭转晶界

  可以证明, 单位面积的不对称小角

度倾侧晶界的界面能 E 为:

E =
E ⊥
D⊥

+
E ∥
D∥

= E 0θ( A - lnθ)

( 4-110)

此式和式 ( 4-108)相同, 但此处 E 0 和 A

均与�有关 E 0 =
Gb

4π( 1- ν)
( cos�+ sin�) 。

4.25.2 扭转晶界

扭转晶界的特点是转轴垂直于晶界

平面, 即 u∥n。图 4-95 画出了简单立方

晶体的扭转晶界, 晶界平面是 ( 001) 面,

转轴 u = [ 001]。图 4-95( a )是转动示意

图。从图可看出,这种转动可通过加入两

组分别沿[ 100]及 [ 010]方向的右旋螺型

位错来实现。图 4-95( b)是原子在( 001)

面的投影图。可直接看出,θ≈
b
D
。

可以证明, 这种小角度扭转晶界的

界面能 E 也可以表示为:

E = E 0θ( A - lnθ)

式中 E 0 =
Gb
2π

4.25.3 一般小角度晶界

如前所述, 一般小角度晶界的界面

位置、转轴和转角都是可变的, 故需要用

五个自由度确定其结构。现在我们就来

讨论, 如何根据这五个自由度(即界面位

置 n、转轴 u 和转角θ)来确定可能的晶界

位错模型, 包括位错的性质和分布。我们首先导出一个分析晶界结构的基本公式, 即所谓

F rank 公式。然后举例说明其应用。

图 4-96( a )是一般小角度晶界的示意图。图中晶界前方的晶粒相对于后方的晶粒绕某

一转轴旋转了θ角。图 4-96( b)是旋转的几何关系。图中 P 是晶界平面, u( = OB)是转轴(单
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位向量) , 它和 P 平面交于 O 点。又 r ( = OA )是晶界平面内的任意向量。假定形成晶界时晶

界平面两边的晶粒分别绕 u 轴反向旋转了
θ
2
角 (相对转角为 θ) , 因而 r 分别旋转到

r′( = OA′)和 r″( = OA″)的位置( r′和 r″分别位于两个相邻晶粒内)。

图 4-96 一般小角度晶界

( a ) 示意图 ( b) 转动几何关系

现在,我们从 A′点出发,沿图示箭头方向作一回路。它先经过 r′所在的晶粒,经过晶界

平面上的 O 点后进入 r″所在的晶粒, 最后达到 A″点。我们指出, 这个回路 (即图中的

A′MON A′回路)就是柏氏回路,因为如果这个回路中不含位错, 那么 θ= 0(两个晶粒构成一

个单晶体) ,因而 r′及 r″都和 r 重合,故回路将是封闭的。既然该回路在包含晶界位错的实际

晶体中不封闭,那么不封闭段 d(即图中的A′A″矢量)就应等于回路中所包含的所有晶界位

错的柏氏矢量之和,或等于 r 所切割的所有晶界位错的柏氏矢量之和,即:

d = ∑N ibi ( 4-111)

式中 N i 是 r 所切割的、柏氏矢量为 bi的位错数。

另一方面,从图 4-96( b)的几何关系可以看出, d 和 r 及 u 都垂直,故有:

d‖r× u (Ⅰ)

©¦d©¦= 2rs inα¡¤sin
θ
2

= 2©¦r× u©¦s in
θ
2
≈ ©¦r× u©¦θ (Ⅱ)

综合(Ⅰ)和(Ⅱ) ,并代入式( 4-111)得到:

d = ∑N ibi = ( r× u)θ ( 4-112)

此即所谓 F rank 公式。根据这个公式,只要知道晶界位错的柏氏矢量, 就可确定晶界的性质

和位错的分布。作为例子,下面讨论三种情形。

第一种情形: 晶界只包含柏氏矢量为 b的一组位错。

这时由公式( 4-111)及( 4-112)得到:
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d = N b = ( r× u)θ ( 4-113)

所以 b⊥r , b⊥u。因 r 是晶界内的任选矢量,故必有 b∥n,因而 u⊥n。可见此种晶界必为倾

侧型晶界。其次,若取 r∥u, 则由式( 4-113)知 d = 0。这表明, r 不与任何位错相交, 所以位错

线l∥r∥u⊥b,因而晶界位错必为平行于转轴的直线刃型位错。为了确定位错的分布,取 r⊥

u, 则由式( 4-113)得到

N b = ( rθ) n ,  ∴N b = rθn = rθ

故相邻位错间的距离为:

D =
r
N

=
b
θ

  实例: 对于图 4-90所示的小角度对称倾侧晶界,已知 u= [ 001] , n= [ 100]。故由上述立

即得出,位错线 l∥[ 001] , b= [ 100] , D= b/θ。

第二种情形: 晶界包含两组位错, 其柏氏矢量分别为 b1 和 b2 ( b1≠b2 )。

此时 F rank 公式为:

N 1b1 + N 2 b2 = ( r× u)θ ( 4-114)

将式( 4-114)两边和( b1× b2 )作点积,得到:

θ( r× u) ¡¤( b1× b2 ) = 0

因上式左边可视为以 r , u和( b1× b2 )为边的平行六面体的体积,故上式又可写成:

r ¡¤[ u× ( b1× b2 ) ] = 0 ( 4-115)

  由于 r 是在晶界内任选的(非零)矢量, 故上式只有在以下两种情形下成立:

( 1) u× ( b1× b2 )∥n。亦即 u和( b1× b2 )都在晶界平面内, 因而该晶界是倾侧晶界。选取

r∥u, 则由式( 4-115)得到 N 1 b1 + N 2 b2 = 0,但 b1 ‖\ b2 , 所以 N 1 = N 2 = 0,亦即两组位错都平行

于转轴 u。为求位错的分布,选取 r⊥u,则由式( 4-114)有:

N 1b1 + N 2 b2 = ( rθ) n ( 4-116)

将上式两边叉乘 b2 ,得到:

N 1 ( b1× b2 ) = rθ( n× b2 )

再将上式两边和( b1× b2 )作点积,得到:

N 1 ©¦b1× b2 ©¦
2

= rθ( n× b2 ) ¡¤( b1× b2 )

= rθn ¡¤[ b2× ( b1× b2 ) ]

由此得到,柏氏矢量为 b1 的一组位错的间距为

D1 =
r

N 1
= ©¦b1× b2 ©¦2 / {n ¡¤[ b2× ( b1× b2 ) ] }θ ( 4-117a )

同理可得,柏氏矢量为 b2 的一组位错的间距为

D2 =
r

N 2
= ©¦b1× b2 ©¦

2
/ {n ¡¤[ b1× ( b1× b2 ) ] }θ ( 4-117b)

  实例: 对于图 4-94 所示的小角度不对称倾侧晶界, 已知 b1 = [ 100] , b2 = [ 010] , n =

[ sin�, - cos�, 0] , u在晶界平面内。由此得到: D 1 = b/θs in�, D 2 = b/θcos�。

( 2) u∥( b1× b2 )。此时由式( 4-114)得到:

N 1b1 + N 2 b2 = r×
( b1× b2 )
©¦b1× b2 ©¦

θ
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= [ ( r ¡¤b2 ) b1 - ( r ¡¤b1 ) b2 ]θ/ ©¦b1× b2 ©¦

将上式两边叉乘 b2 :

N 1 ( b1× b2 ) = [ ( r ¡¤b2 ) ( b1× b2 ) ]θ/ ©¦b1× b2 ©¦

∴ N 1 =
( r ¡¤b2 )θ
©¦b1× b2 ©¦

同理, N 2 =
( r ¡¤b1 )θ
©¦b1× b2 ©¦

( 4-118)

  下面根据式( 4-118)分析两组位错的特性。

首先,选取 r⊥b2 , 则 N 1 = 0。这表明,垂直于 b2 的晶界向量 r 和柏氏矢量为 b1 的位错线

l 1 平行, 因而 l 1⊥b2。又因 l 1⊥n,故 l 1∥( b2× n)。同样选取 r⊥b1 , 可得到 l2∥( b1× n) , 这里 l 2

是柏氏矢量为 b2 的位错线。

其次,选取 r∥l 2 ,亦即令 r= ©¦b1× n©¦r / ©¦b1× n©¦, 代入式( 4-118)可得:

N 1 =
[ ( b1× n) ¡¤b2 ] rθ
©¦b1× b2 ©¦©¦b1× n©¦

=
n ¡¤( b1× b2 )

©¦b1× b2 ©¦©¦b1× n©¦
rθ=

( n ¡¤u) rθ
©¦b1× n©¦

由此得到,沿 l 2 方向相邻两条位错线 l 1 之间的距离为:

D 1 =
r

N 1
= ©¦b1× n©¦©¦b1× b2 ©¦/ [ n ¡¤( b1× b2 ) ]θ

= ©¦b1× n ©¦/ ( n ¡¤u)θ ( 4-119)

  同样,选取 r∥l 1 ,可以得到:

N 2 =
n ¡¤( b1× b2 )

©¦b1× b2 ©¦©¦b2× n©¦
rθ=

( n ¡¤u) rθ
©¦b2× n©¦

  沿 l 1 方向相邻两条位错线 l 2 之间的距离为:

D 2 = ©¦b2× n©¦©¦b1× b2 ©¦/ [ n ¡¤( b1× b2 ) ]θ

= ©¦b2× n©¦/ ( n ¡¤u)θ ( 4-120)

图 4-97 FCC 晶界内的六方网络

  对纯扭转晶界, n∥u∥( b1× b2 ) ,故 b1 和 b2 都平行于晶界平面。由上述可知,此时两组

位错线的方向分别为 l 1∥b2× ( b1× b2 ) , l2∥b1× ( b1× b2 )。一组位错线沿着另一组位错线方

向的间距分别为 D 1 = b1 /θ, D2 = b2 /θ。在更特殊的情形下, b1⊥b2 , 因而 l 1∥±b1 , l 2∥±b2 , 两

组位错均为纯螺型位错。图 4-95所示的小角度扭

转晶界就是这种情形。

第三种情形: 晶界包含三组位错。例如, 在

F CC 晶体的晶界上, 实验观测到由正六边形组成

的位错网络, 其柏氏矢量分别为AB =
1
2

[ 1
-

10] ,

BC=
1
2

[ 101
-

] , CA =
1
2

[ 01
-

1] , 如图 4-97所示。图

中每段位错线的柏氏矢量的两个字母, 如 AB(或

BC、CA) , 分别标在该段位错线的两旁 (请读者根

据柏氏矢量的守恒性选定各段位错的正向)。试

按 F rank 公式分析晶界及位错的性质。

取 3个晶界向量 r 1 , r 2 和 r 3 ,它们分别垂直于

六边形的相邻的三边。设相邻六边形中心间的距
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离为 h, 那么由 F rank 公式有:

r 1

h
AB
→

= ( r 1× u)θ 或  
AB
→

h
=

r 1

r 1
× u θ,

r 2

h
BC
→

= ( r 2× u)θ 或  
BC
→

h
=

r 2

r 2
× u θ,

r 3

h
CA
→

= ( r 3× u)θ 或  
CA
→

h
=

r 3

r 3
× u θ.

∵©¦AB
→

©¦= ©¦BC
→

©¦= ©¦CA
→

©¦,∴u 必和 r 1 , r 2 , r 3 成等角。因 r 1 , r 2 , r 3 互不平行, 故 u 必垂直于 r 1、

r 2 和 r 3 , 因而, 垂直于晶界平面。故所论晶界是扭转晶界, u∥n。于是从上面各式可得到

AB
→

∥r 1× n, BC
→

∥r 2× n, CA
→

∥r 3× n, 故各段位错线均为螺型位错。此外, 晶界平面必为

( 111)面, 因为小角度晶界模型要求位错不产生长程应力场。如果晶界平面不是( 111)面, 那

么,位错网络就不能保持正六边形, 否则就会形成长程应力场。

最后,我们对 Frank 公式进行讨论:

① F rank 公式仅适用于平面(或接近平面)的晶界。② 对于给定的 n 和 u,由 Frank 公

式可能得到多个晶界位错模型,最可能的模型应该是能量最低的。③ 必须是小角度晶界, 因

而位错密度正比于θ。④ 不论柏氏矢量如何, 每组位错线必须是等间距的平行直线。

4.26 位错的实验观测

目前已发展了多种实验方法来确定位错的密度和分布。这些方法大体可分为以下 5类:

4.26.1 表面法(或蚀坑法)

表面法(或蚀坑法)是用适当的方法侵蚀晶体表面,以显示位错在表面的露头。这是基于

位错露头处由于应变大和 (或)杂质原子偏聚而比表面上其它区域更不稳定,因而优先被侵

蚀,形成蚀坑。最常用的侵蚀方法是化学侵蚀法和电解侵蚀法。其次是热侵蚀法和溅射法,

前者是基于位错露头处的原子在高温、真空条件下优先蒸发, 后者是基于位错露头处的原子

优先被气体离子轰击掉。图 4-98是钨单晶表面的位错蚀坑(黑点)。图 4-99 是锗的双晶晶界

上的位错墙蚀坑。根据锗晶体中位错的柏氏矢量 b和用 x 光测得的两个晶粒的位向差θ可

以算出相邻位错间的距离 D D=
b
θ

, 此值应等于实测的相邻蚀坑间的距离。

位错蚀坑往往有特定的形貌,包括特定的对称性。这种形貌取决于晶体结构及位向。

蚀坑法不仅能观测位错的静态分布,还可观察位错的运动过程。例如,有人在 LiF 晶体

变形过程中多次对晶体表面进行腐蚀, 结果发现, 新产生的蚀坑是尖底的(这是位错运动后

的新位置) , 老蚀坑 (此处已无位错)则是平底的。图 4-100( a )是三次侵蚀后的蚀坑形貌, 图

4-100( b)是示意图。从图看出,在位错初始位置的蚀坑具有很大的正方形平底,在位错中间

位置的蚀坑则平底较小, 而在位错的最后位置的蚀坑 (第三次侵蚀后才出现的新蚀坑)则具

有尖锐的底部。

表面观测法只适用于位错密度较低(ρ< 10
4
mm

- 2
)的晶体。密度太高则蚀坑重叠, 无法

分辨。
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图 4-98 钨单晶表面的位错蚀坑(黑点) 图 4-99 锗的双晶晶界上的位错墙蚀坑

图 4-100 LiF 晶体中三次侵蚀后的蚀坑形貌( a)和示意图( b)

4.26.2 缀饰法

有许多晶体对可见光和红外线是透明的。对于这些晶体, 虽然通常并不能直接看到位

错, 但可以通过掺入适当的“外来”原子, 经过热处理使之择优分布在位错线上, 形成一串小

珠(因而将位错“缀饰”或“打扮”了)。这种小珠会散射可见光或红外光, 因而可用光学显微镜

观察到。这种方法称为缀饰法。例如,为了观察 KCl 中的位错,可在生长晶体前, 在熔融的

K Cl中掺入 A gCl。晶体生长后再在氢气保护下退火, 使分解后的 Ag 原子沉淀在位错线上,

这样通过 Ag 原子对可见光的散射就可观察到位错的分布, 如图 4-101所示。为了观察 Si中

的位错,可将金属元素如 Cu , A l等扩散到 Si中,将位错“缀饰”, 然后在红外光下观察。

将缀饰法和蚀坑法结合,可以确定位错和蚀坑的一一对应关系。

由于缀饰法需将晶体进行退火处理,故只适用于研究“回复”或高温变形后的位错结构,

而不适于研究低温形变金属中的位错结构。
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图 4-101 在光学显微镜下观察到的 KCl 薄晶体中的 Ag 原子分布(形成网络)

4.26.3 透射电镜法

透射电镜法( T ransmiss ion Electron Microscopy, T EM)是应用最广的观测位错及其它

晶体缺陷(如堆垛层错、晶界、空洞等)的方法。它通常用来研究缺陷的静态形貌和特性(如位

错的性质和柏氏矢量等) , 但有的电镜带有微型拉伸装置,可以在显微镜下对显微试样(长度

少于 3mm 的试样)进行拉伸, 从而可直接观测位错的运动过程, 包括位错的增殖和交互作

用。

下面简单地介绍一下用 T EM 观测缺陷的基本原理。图 4-102表示经过会聚电磁透镜

图 4-102 明场象和暗场象

后的一束平行电子束照射到薄膜样品A B上, 其中一部分直接通过样品,成为透射线(或直射

线) ,另一部分受到各晶面的散射, 成为散射线。如果某一组( h k l)面散射的电子束满足散射

线加 强的 条件, 即 满足 Bragg 公式

2d sinθ= nλ, 式中 d 为 ( h k l )面的晶面

距, θ为该面与 λ射线的夹角, λ为电子

束波长 (取决于电镜的电压) , 那么就会

得到( h k l )衍射线。在图 4-102( a )中画

出了一组( h k l )衍射线。透射和衍射电

子束都在后焦面上聚焦, 得到相应的直

射斑和衍射斑。不同的( h k l)衍射斑的

集合就构成所谓电子衍射谱。同时,通过

样品的同一点的直射和(或)衍射电子束

还会在象平面上聚焦成该点的象 (见图

4-102( b) )。在电镜中, 在后焦面的位置

装有物镜光阑, 可以有控制地只让直射

线通过或只让某一组 ( h k l ) 衍射线通

过。

由透射线成的象称为明场象, 由衍
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射线成的象称为暗场象。在分析缺陷时往往只激发一组( h k l )衍射线, 因而只产生一个

( h k l )衍射斑, 因此入射电子束的强度 I 0、透射电子束的强度 I t 和 ( h k l)衍射电子束的强

度 I d 之间应有以下关系: I t+ I d = I 0 ,这个条件也称双束条件。

如果样品是无缺陷的均匀晶体,那么样品各处的 I t , I d 都相同。既然没有衬度(没有强度

差) , 当然就没有象。但如果样品中有缺陷区,那么由于缺陷区内的原子偏离了正常位置(平

衡位置) , 使( h k l)面发生了弯曲, 其衍射强度 I d′便不同于无缺陷区的 ( h k l)衍射强度 I d ,

因而 I′t 也不同于 I t。于是缺陷区和无缺陷区便有了衬度,因而在 T EM 下可观察到缺陷区的

象(明场象或暗场象)。由于它是由衍射线的衬度(强度差)引起的,故称为衍衬象。图 4-103

( a )是在 T EM 下观察到的薄膜样品中的两组平行位错的衍衬象(明场象) , 每条暗线都是由

一个位错引起的。图 4-103( b)是和( a )图对应的位错在晶体中分布的示意图。

         ( a)

图 4-103 薄膜样品中两组位错的 T E M 照相( a )和空间分布示意图( b)

为了定量地研究缺陷的特性, 需要定量分析衍射线的强度 I d。详细的分析过程请参看

有关电子衍射(或 X光衍射)的专著。这里我们只是指出, 缺陷象的衬度和因子( g·u)密切

相关。这里 g 是代表衍射面( h k l)的倒易矢量, 沿( h k l)面的法线方向, g= ha
*

+ kb
*

+ lc
*

( a
* , b
* , c
* 是倒易基矢) ; u是缺陷区原子偏离正常位置的位移矢量。这个结果显然是合理

的, 因为衍射线强度必然和衍射面指数 h、k、l 以及该面的弯曲程度(取决于 u)都有关。当

g·u= 0时衬度为零,缺陷的象也就消失。这就是定量分析缺陷的基础。它的物理意义是, 如

果某个( h k l)面(或 g 面)在原子发生位移 u 后仍保持平面(没发生弯曲) , 那么( h k l)衍射

线的强度就不改变,因而没有衬度, 缺陷象便消失。下面以位错为例, 简单说明一下上式的应

用。

对螺型位错,因 u∥b(见 4.5节) ,故象的消失条件 g·u= 0就等价于 g·b= 0。如果能

通过旋转样品台找到两个能使象消失的 g1 和 g2 ,那么由于 g1·b= 0, g2·b= 0,故可得到:

b∥g1× g2 (由于在形成螺型位错前后,包含位错线的任何平面始终为平面, 故总可以找到多

个能使象消失的 g )。

对刃型位错,由于在垂直于位错线的任何方向上都有位移, 故不能由 g·u= 0 直接推出

g·b= 0。只有当 g 沿位错线方向时, g·u= 0和 g·b= 0 才同时成立(对所有的 u)。
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对混合位错,由于 u是三维的, 故即使位错象消失,相应的 g·b也不为零。

在以上分析中 g (或 g 1、g2 )矢量是通过标定位错所在区域的电子衍射谱 (选区衍射谱)

确定的,具体的标定方法以及整个实验及分析过程, 读者可参看有关的专著。

4.26.4 其它方法

除以上三种常用的位错观测方法外还有其它一些方法。

图 4-104 单晶硅的 X 射线衍衬象

( 1) X 射线衍衬象方法

X 射线衍衬象方法和电子束衍衬方法非

常类似, 差别在于 X 射线的波长更长, 且不带

电。由于波长更长,故分辨率更低, 只适于研究

位错密度很低(�10
4
mm

- 2
)的材料。但由于不

带电, 故 X 光束的穿透深度较大, 可以测定较

厚样品内的缺陷分布。图 4-104是单晶硅的 X

射线衍衬象。

( 2) 场离子显微镜观测方法

电子显微镜通常不能分辨单个原子的位

置(因而也不能观察到单个的点缺陷)。但场离

子显微镜的分辨率可高达 0.2～0.3nm, 故可

获得原子象,因而可以直接观察到位错或其它

缺陷的原子组态。

场离子显微镜的原理示意图如图 4-105

图 4-105 场离子显微镜的原理示意图 图 4-106 钨丝尖端上晶界处的场离子象

所示。待观测的样品须做成细丝, 其一端经电解抛光,形成半球形尖顶, 然后放在显微镜的样

品室中进行“电场蒸发”, 即在约 100V / nm 的强电场下将半球形尖顶表面的原子击出,形成

半径为 5～100nm 的光滑半球形尖顶。实验时将样品保持在低温, 并将样品室抽至高真空,

然后充入低压成象气体 He 或 N e。在样品和荧光屏之间加数千伏的电压 (样品的电位为

正) ,以便在样品尖顶表面产生一定的电场 E。如果 E 小于成象气体分子的电离电位阈值

E s ,那么气体分子只是被电场极化而飞向样品, 并被样品表面反弹。由于和低温样品表面碰

撞而损失了热能的反弹气体分子聚集在距表面很近的薄层内。如果 E > E s , 则这些反弹的气
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体分子将被电离。电离后电子飞向样品表面, 而气体正离子则沿样品的半球形表面的半径方

向飞向荧光屏,因而在荧光屏的相应位置出现亮点。这个亮点就可能是样品表面相应位置的

原子的象。

为什么荧光屏上的亮点可能是样品表面的原子象呢?这里一个关键因素是, 使气体分子

电离的是样品表面附近的电场,而这个电场的分布取决于样品表面的原子结构。如果某个表

面原子只有很少的近邻原子, 它就相当于一个原子级的凸台 (例如, 某些晶面和样品尖顶表

面相交而成的台阶上的原子就是如此) , 因而此处的电场就强,被电离的气体分子就多, 电离

电流就大,在荧光屏上相应的位置就出现一个亮点。反之,一个位于光滑的密排面上的原子,

它附近的电场就弱,气体分子电离的就少, 或完全不电离, 因而在荧光屏的相应位置就是暗

的。实际上场离子象往往呈现许多由亮点组成的同心圆环, 每个环都对应着某一特定晶面和

样品表面相交形成的台阶。图 4-106是钨丝尖端上晶界处的场离子象, 其中每个亮点代表一

个钨原子。

为了得到清晰的场离子象, 外加电场 E 必须为一个最佳值 E i, E i 只比 E s 略高。如果

E m E i, 则样品表面附近的电场主要取决于外加电场, 因而不反映样品表面原子结构的特

征。此时,由于样品表面各处附近的气体原子都同样地被电离, 在荧光屏上就得不到样品表

面的原子象了。

( 3) 计算机模拟

用计算机模拟晶体缺陷包括两方面内容。

第一方面是模拟缺陷的衍衬象。为此需计算各种假设的(尝试的)缺陷在实际实验条件

下的衍射强度, 得到相应的衍衬象, 然后和实验得到的衍衬象进行比较, 以判断实际缺陷的

类型和特性。

第二方面是模拟位错中心区的原子组态。我们知道, 位错芯的原子组态是无法用实验测

定的,但它和晶体滑移面的选择、位错的起动力(派-纳力)有密切的关系。因此人们力图用计

算机模拟位错芯的原子组态。模拟的方法是,首先用计算机算出完整晶体中原子的坐标, 然

后引入一定性质的位错,按弹性理论计算原子的位移和坐标, 以及作为原子坐标的函数的晶

体能量。最后令坐标作微小的变化,使晶体能量达到极小值, 这样就得到平衡的位错芯原子

组态。在计算晶体能量时当然要用到近邻原子间的交互作用势能, 而这种势函数需要根据晶

体特点作出假设。因此,计算机模拟的正确与否主要就取决了势函数的假定是否正确(是否

符合实际)。这个问题是许多固体理论计算都面临的共同问题, 因为至今还不可能从理论上

准确算出晶体中近邻原子间的交互作用势。

4.27 位错理论的应用(小结)

本章一开始就指出,位错理论可用来解释固体材料的各种性能和行为, 特别是变形和力

学行为。本章各节已经用位错理论解释了一些固体的性能和行为, 本节只是简单归纳一下位

错理论的若干主要应用。

( 1) 晶体的实际强度为什么远低于理论强度? 这是因为实际晶体的塑性变形是通过局

部滑移进行的,故所加外力仅需破坏局部区域滑移面两边原子的结合键, 而此局部区域是有

缺陷(即位错)的区域,此处原子本来就处于亚稳状态, 只需很低的外应力就能离开平衡位
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置,发生局部滑移。

( 2) 晶体为什么会加工硬化?粗略地说, 这是因为晶体在塑性变形过程中位错密度不断

增加,使弹性应力场不断增大, 位错间的交互作用不断增强,因而位错的运动越来越困难。具

体地说,引起晶体加工硬化的机制有: 位错的塞积、位错的交割(形成不易或不能滑移的割

阶、或形成复杂的位错缠结)、位错的反应(形成不能滑移的定位错 )、易开动的位错源(即极

轴位错之间的距离大的 F -R 源)不断消耗等等。

( 3) 金属为什么会退火软化? 这是因为金属在退火过程中位错在内应力作用下通过滑

移和攀移而重新排列, 以及异号位错相消而使位错密度下降。位错的重排发生在低温退火

(回复)过程,此时同号刃位错排成位错墙, 形成多边化结构(对单晶体)或亚晶粒(对多晶体。

亦称亚结构或嵌镶块结构) , 其主要效果是消除内应力和使物理性质(如电阻率)恢复到冷加

工前的数值。位错密度的显著下降发生在高温退火(再结晶)过程,它导致金属显著软化(强

度显著下降)。

( 4) 位错如何使晶体的弹性模量减小、内耗增大? 这可以用一对位于相距很近的平行滑

移面上的异号刃型位错间的交互作用来解释(见 4.14 节)。当然, 在实际金属中引起内耗的

原因有许多,视具体情况而定。

( 5) BCC 晶体中为何出现明显屈服点和应变时效现象? 这主要是因为间隙式元素的原

子偏聚在刃型位错的张应力区,形成柯氏气团(见 4.15节)。

( 6) 合金强化机制(Ⅰ) : 固溶强化。

固溶在点阵间隙或结点上的合金元素原子由于其尺寸不同于基体原子,故产生一定的

应力场,阻碍位错的运动, 造成固溶强化。由于固溶度有限或由于合金原子与基体原子的半

径差较小,均匀分布的合金元素的固溶强化效应是较小的。但如果合金元素偏聚, 则可造成

显著的固溶强化。18Cr -8N i不锈钢的高强度就是来源于合金元素 Ni 原子偏聚于扩展位错

的层错区、形成铃木气团, 使位错的滑移和攀移都很难进行(见 4.21 节)。

( 7) 合金强化机制(Ⅱ) : 沉淀强化和氵弥散强化。

合金通过相变过程得到的合金元素与基体元素的化合物(沉淀相)和机械混掺于基体材

料中的硬质颗粒都会引起合金强化,前者称为沉淀强化(沉淀相和基体原子间有化学的交互

作用) , 后者称为氵弥散强化(氵弥散相和基体原子间没有化学的交互作用)。两种强化的机制都

是由于第二相(沉淀相或氵弥散相)周围形成很强的应力场,阻碍了位错的滑移。

( 8) 合金强化机制(Ⅲ) : 有序强化。

如 4.24节所述, 有序合金中的位错是超位错。要使金属发生塑性变形就需使超位错的

两个分位错同时运动(以保持反相畴边界的平衡宽度) ,因而需要更大的外应力, 这就是有序

强化。在许多合金中,析出的沉淀相是有序相。此时要使合金塑性变形, 合金中的位错在滑

移过程中必须能通过沉淀相(切割沉淀相) ,而这样一来将破坏沉淀相的有序排列(破坏低能

的 A-B 键) , 因而需要更高的外应力。因此, 含有有序的沉淀相的合金的强化机制包括一般

的沉淀强化和有序强化两种机制,因而强化效果更显著。例如, 高强度的镍基超级合金的强

化机制就在于存在着有序的沉淀相 Ni3 ( T i, A l)。这种沉淀相的结构类似于图 2-43所示的

Cu3 A u 型结构。

( 9) 形变后样品的表面形貌

由于弯曲形的位错线在滑移时其某一段线可能先到达晶体表面, 因而滑移线有可能只
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出现在表面的中心区,而不延伸到边缘。

由于 F rank-Read位错源能相继发射一系列位错,每个位错滑过整个滑移面后都贡献 b

的滑移量,故在同一滑移面上可以形成高度达到几百或几千埃的滑移台阶。

由于螺型位错可以发生多次交滑移,故在一个滑移带内可看到许多滑移线。

由于 U 形位错源的柏氏矢量在位错的滑移面(晶体的孪生面)法线方向的分量 b⊥等于

该面的面间距 d , 而在位错滑移方向 (晶体的孪生方向 )的分量 b∥等于该面的层错矢量

( Shockley 分位错矢量) ,故这种位错源不断发射位错和位错的滑移, 将引起孪生, 在晶体表

面便可看到一定厚度的孪晶。

( 10) 小角度晶粒边界的位错模型已经为实验很好地证实了,详见 4.25 节。

( 11) 晶体生长机制

众所周知,在一定的温度下, 晶体从气相生长 (即气体原子沉积到晶体上)的必要条件

是,实际的蒸气压 p 必须大于晶体材料在该温度下的平衡蒸气压 p 0 ,即 p > p 0。定义蒸气的

过饱和度为 S = ( p - p 0 ) / p 0。下面分析维持晶体不断生长所需的最小过饱和度 Sm。

图 4-107 简单立方的完整晶体沿{100}面生长示意图

为简单起见, 我们假定晶体是简单立方结构, 表面为{100}面, 从蒸气压为 p 的气相中

沉积到晶体表面的原子是边长为 a 的立方块,如图 4-107 所示。又假定蒸气是理想气体, 那

么根据热力学,气相沉积的条件是: 化学自由能的下降必须大于或等于界面能的增加。即

Δg = g c - g v ≥ na
2
γ (Ⅰ)
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式中 g c 和 g v 分别是晶体和气相中折合成每个原子的自由焓,γ是固相和气相界面的比界面

能, n 是一个沉积原子所具有的固-气界面数。显然 g c应等于在沉积温度下一个平衡蒸气分

子的自由焓,故由热力学可得:

Δg = kT ( lnp 0 - lnp ) = - kT ln
p
p 0

(Ⅱ)

将(Ⅱ)代入(Ⅰ)得到:

- kT ln ( p / p 0 ) ≥ na
2
γ 

或 p ≥ p 0 exp ( - na
2
γ/ kT )

因此,在沉积温度 T ,维持晶体生长所需的最小过饱和度为:

Sm = p / p 0 - 1 = ex p( - na
2
γ/ kT ) - 1 (Ⅲ)

  在按上式进行理论估算时,假定晶体是完整的 (不含位错的) , 生长表面是平面, 因而一

个沉积原子有 5个固-气相界面,即 n= 5。将此 n 值及估计的 a , γ值代入式(Ⅲ) , 可求得理论

过饱和度

S°m ≈ 25% ～ 40%

  然而实验发现,一般晶体生长所需的实际最小过饱和度为: S′m = 3%～4%。

为什么 Sm′n S°m ? 读者也许会认为, 这是由于在晶体生长过程中, 原来的平表面会变成

带台阶的表面,因而 n< 5, S m′< Sm°。问题是,在晶体生长过程中,带台阶的表面必将被沉积

原子填平,一旦形成了新的一层平表面, 再生长又要求更大的过饱和度 Sm = Sm°。可见, 如要

始终在很小的过饱和度 Sm′下生长, 表面的台阶必须永远填不平。怎样才能实现这种状态

呢? 人们想到了螺型位错的结构特点。如果在晶体表面上有一个螺型位错露头, 那么由于在

螺型位错附近的表面不是平面,而是螺旋面,它不可能被同样大小的原子(可视为同样大小

的小立方块)所填平, 因而在晶体生长过程中就始终存在着螺旋形的台阶表面。这样一来, 晶

体生长过程就像 L 形位错源或 U 形位错源的扫动位错绕极轴位错旋转那样,始终长出新的

螺旋面。这一点已经为实验所证实。图 4-108是碳化硅晶体生长的表面螺旋台阶形貌。

图 4-108 SiC 晶体生长表面上的各种螺旋生长台阶

( a ) 圆形生长螺旋线 ( b) 六角形生长螺旋线
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应当指出,本章只是定性或半定量地讨论了位错的某些应用。这对于一般的材料工作者

或学生是重要的,也是足够的。至于详细的、定量的分析和讨论, 可以参看有关位错理论的专

著或专门文献。

习  题

4-1 在晶体中插入附加的柱状半原子面能否形成位错环? 为什么?

4-2 请分析下述局部塑性变形会形成什么样的位错(要求指出位错线的方向和柏氏矢

量)。

( 1) 简单立方晶体, ( 010)面绕[ 001]轴发生纯弯曲。

( 2) 简单立方晶体, ( 110)面绕[ 001]轴发生纯弯曲。

( 3) FCC 晶体, ( 110)面绕[ 001]轴发生纯弯曲。

( 4) 简单立方晶体绕[ 001]轴扭转θ角。

4-3 怎样的一对位错等价于一列空位(或一列间隙原子) ?

4-4 在简单立方晶体的( 001)投影面上画出一个和柏氏矢量成 45°的混合位错附近的

原子组态。

4-5 当刃型位错周围的晶体中含有( a )超平衡的空位、( b) 超平衡的间隙原子、( c) 低

于平衡浓度的空位、( d ) 低于平衡浓度的间隙原子等四种情形时,该位错将怎样攀移?

4-6 指出图 4-109 中位错环ABCD A的各段位错线是什么性质的位错? 它们在外应力

τx y作用下将如何运动?

图 4-109 �柏氏矢量为 b的

位错环ABCDA

4-7 验证式( 4-78)和( 4-79)所表示的螺型位错应力场满

足弹性力学平衡方程。

4-8 验证式( 4-80)所表示的刃型位错应力场也满足弹性

力学平衡方程。

4-9 利用应力张量变换公式 σ′ij = a ika j lσkl , 由直角坐标系

下的应力场公式( 4-78)导出柱坐标系下的应力场公式( 4-79)。

4-10 证明混合位错在其滑移面上、沿着滑移方向的剪

应力为τs= Gb( 1- νcos
2
α) / [ 2πr ( 1- ν) ] ,式中α是位错线 l 和

柏氏矢量 b之间的夹角, ν是波桑比, r 是所论点到位错线的距

离。

4-11 证明作用在某平面 n 上的总应力 p 和应力张量 σ

的关系为 p = σ·n,或用分量表示成 p i = ∑
3

j = 1

σijn j。(正交坐标

轴为 x 1 , x 2 , x 3 )

4-12 证明,对于任何对称张量 σ, 下式恒成立:

(σ¡¤a ) ¡¤b = (σ¡¤b) ¡¤a

  4-13 推导直线混合位错的弹性能公式。

4-14 在铜单晶的( 111)面上有一个 b=
a
2

[ 101
-

]的右旋螺位错, 式中 a = 0.36nm。今沿
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[ 001]方向拉伸, 拉应力为 10
6
Pa, 求作用在螺位错上的力。

4-15 如果外加应力是均匀分布的,求作用于任意位错环上的净力。

4-16 设有两条交叉(正交但不共面 )的位错线AB
→

和CD
→

, 其柏氏矢量分别为 b1 和 b2 ,

且©¦b1 ©¦= ©¦b2 ©¦= b。试求下述情况下两位错间的交互作用(要求算出单位长度位错线的受力

f ,总力 F , 和总力矩 M) : ( 1) 两个位错都是螺型; ( 2) 两个位错都是刃型; ( 3) 一个是螺型,

一个是刃型。

4-17 图 4-110是一个简单立方晶体,滑移系统是{100}〈001〉。今在( 011)面上有一空

位片 ABCD A,又从晶体上部插入半原子片 EF GH , 它和( 010)面平行, 请分析:

( 1) 各段位错的柏氏矢量和位错的性质;

( 2) 哪些是定位错? 哪些是可滑位错? 滑移面是什么? (写出具体的晶面指数。)

( 3) 如果沿[ 01
-

1]方向拉伸,各位错将如何运动?

( 4) 画出在位错运动过程中各位错线形状的变化, 指出割阶、弯折或位错偶的位置。

( 5) 画出晶体最后的形状和滑移线的位置。

图 4-110 简单立方晶体中的空位片 ABCDA 和半原子片 E F GH

4-18 在图 4-111中位错环 ABCDA 是通过环内晶体发生滑移而环外晶体不滑移形成

的。在滑移时滑移面上部的晶体相对于下部晶体沿 oy 轴方向滑动了距离 b1。此外,在距离

A B位错为 d 处有一根垂直于环面的右旋螺位错E F ,其柏氏矢量为 b2。

( 1) 指出AB, BC, CD和DA各段位错的类型。

( 2) 求出E F对上述各段位错的作用力。在此力作用下位错环 ABCDA 将变成什么形

状?

( 3) 若EF位错沿 oy 方向运动而穿过位错环, 请画出交割以后各位错的形状(要求指出

割阶的位置和长度。)

4-19 求单晶锌棒发生纯弯时位于基面内的位错所受的力。说明为什么同号刃性位错

会在晶体内偏聚。假定弯曲轴位于基面内,而基面和棒轴成 45°角。

4-20 有一封闭位错环位于断面为正方形的棱柱滑移面上。正方形的两边分别沿 x 和

y 轴,柏氏矢量沿 z 轴。如果位错环只能滑移,试求在以下两种应力分布情形下位错环的平

衡形状和起动的临界应力。( 1) τx z = 0, τyz = τ= cons t; ( 2) τx z = τyz = τ= cons t。(假定线张力

近似不变)。
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图 4-111

4-21 在简单立方晶体的( 100)面上有一个 b= a [ 001]的螺位错。如果它( a )被( 001)面

上 b= a [ 010]的刃位错交割, ( b)被( 001)面上 b= a [ 100]的螺位错交割, 试问在这两种情形

下每个位错上会形成割阶还是弯折?

4-22 一个 b=
a
2

[ 1
-

10]的螺位错在( 111)面上运动。若在运动过程中遇到障碍物而发

生交滑移,请指出交滑移系统。

4-23 在 F CC 晶体的滑移面上画出螺型 Shockley 分位错附近的原子组态。

4-24 判断下列位错反应能否进行? 若能进行,试在晶胞图上作出矢量关系图。

( a )
a
2

[ 1
-

1
-

1] +
a
2

[ 111]→ a [ 001] , ( b)
a
2

[ 110]→
a
6

[ 121
-

] +
1
6

[ 211] , ( c)
a
2

[ 110]→

a
6

[ 112] +
a
3

[ 111
-

] , ( d )
a
2

[ 101
-

] +
a
2

[ 011]→
a
2

[ 110] , ( e)
a
3

[ 112] +
a
6

[ 111
-

]→
a
2

[ 111]。

4-25 在 F CC 晶体的滑移面上有一扩展位错 A 和封闭位错环 B, 如图 4-112所示。组

成扩展位错的两条 Shockley 分位错的柏氏矢量分别为 b2 及 b3 ,位错环的柏氏矢量为 b1 = b3

(见图 4-112)。

问: �( a ) A 和 B 的层错是否相同?

( b) 当 A 和 B 不改变形状和尺寸而向左运动时在位错扫过的滑移面上下的原子是

如何运动的?

图 4-112

4-26 估算 A l、Cu 和不锈钢中扩展位错的平衡宽度。已知三种材料的点阵常数 a 和剪

切模量 G 分别为: aA l = 0.404nm, aCu = 0.361nm, a不锈钢= 0.356nm, GA l = 3× 10
6
N / cm

2
, GCu

= 5× 10
6
N / cm

2
, G不锈钢= 10× 10

6
N / cm

2
。三种材料的层错能 γⅠ见表 4-2。

4-27 写出 BCC 和 H CP 晶体中的全位错, Shockley 分位错和扩展位错的柏氏矢量和

原子组态。

4-28 总结位错理论在材料科学中的应用。
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度下相交。在相交温度 T m 处, G s= GL , 液、固两相处于平衡状态, T m 为平衡熔化温度。低于

相交温度, T < T m , Gs < GL , 固相处于稳定状态;高于相交温度, T > T m , GL < Gs ,液相处于稳

定状态。从图中焓( H )的变化曲线看出, 纯组元从 0K 加热, 所供给热量以 Cp 速率沿 ab线使

热焓提高, 相应吉布斯自由能沿 ae下降, 在 T m 温度所供热量不提高温度, 而用于提供熔化

潜热 L, 使固相转变为液相, H 曲线沿 bc变化, 当全部固相转变为液相后,温度继续升高, 系

统焓沿 cd 增加,相应, 吉布斯自由能 G 沿 ef 线下降。

如上所述, 热力学分析可给出纯组元在不同温度下平衡存在的相的状态和发生转变的

方向, T m 温度之上,液相稳定存在, 低于 T m 温度, 固相稳定, 因而将发生液相至固相的转变

——凝固。

图 5-6 接近 T m 处液、固两相吉布斯自由能差

除此之外,由液、固相吉布斯自由能变化曲

线还可给出凝固转变的驱动力,如图 5-6所示。

一定温度下液、固两相吉布斯自由能的差 ΔG

即表示转变驱动力, ΔG 愈大, 转变驱动力愈

大。

由于 ΔG= Gs - GL = ΔH - TΔS, 在 T m 温

度下,ΔG= 0,故有以下关系:

ΔS =
ΔH
T m

=
L

T m
( 5-30)

式中, L 为熔化潜热,ΔS 为熔化熵。试验得出,

对大多数金属,熔化熵是常数, 约等于气体常数

R ( 8. 314 J·mol
- 1·K

- 1 )。在接近 T m 的温度, 也即小的过冷条件下, 液、固的定压热容差

( C
s
p - C

L
p )可以忽略,故 ΔH ,ΔS 可认为与温度无关,仍保持式( 5-30)的关系。在此过冷条件

下,

ΔG = ΔH - TΔS = L - T
L
T m

= L
T m - T

T m
=

LΔT
T m

( 5-31)

  因而,纯金属液-固转变驱动力 ΔG取决于过冷度 ΔT , 过冷度愈大, 转变的驱动力也愈

大。

以上热力学分析从吉布斯自由能随温度变化的关系提供了单元系纯金属的平衡条件、

转变方向和驱动力。

在特定条件下, 系统的压力会发生变化, 引起吉布斯自由能的变化, 从而影响转变的平

衡温度。当两相平衡时, ΔG= G2 - G1 = 0, 微分,得到 dG1 = dG2 ,由于过程是可逆的, 将( 5-17)

式 dG= - SdT + Vdp 代入,得到:

- S 1 dT + V1 dp = - S 2dT + V2 dp ,

dp
dT

=
S 2 - S 1

V2 - V1
=
ΔS
ΔV

=
ΔH

T ¡¤ΔV
( 5-32)

( 5-32)式称为 claus ius-clapeyron 方程。当相变温度变化与ΔH , ΔV 相比较小时, T 可视作

常量, ( 5-32)式积分, 可得压力对相变温度的变化:

ΔT =
TΔV
ΔH
Δp ( 5-33)

以纯金属 F e为例, 在固态下有同素异构体γ-Fe,α-Fe(δ-F e) , 912℃下发生 α-Fe�γ-F e 的转
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第 5 章 材料热力学

5.1 热力学在材料科学中的意义

  材料热力学是应用热力学的基本原理,分析说明材料中的各种热力学现象, 是材料科学

中重要的基础内容。

材料科学研究材料组织、结构与性能之间的关系及其因成分、处理等引起的变化。

材料的组织是由相所组成,相指的是系统中具有相同的聚集状态和晶体结构、均匀或连

续变化的成分、一致的性能、并有界面和其他部分分开的均匀组成部分。材料热力学给出系

统中相平衡的条件和材料在一定条件下所存在的相的状态,如单组元系在不同温度下所存

在的平衡相,多组元(二元、三元)系材料在不同成分、温度条件下存在的相组成及其成分, 均

可由热力学条件决定。

材料的相图是综合表示平衡状态下材料系统中成分、温度和相状态关系的图形, 相图在

材料工程中有重要的应用价值。应用热力学可分析和校验相图。平衡相图应符合热力学所

给出的相平衡条件;根据热力学基本参数可代替试验进而计算和确定相图, 这成为相图研究

的一个重要方向。

材料的结构中包括界面、位错和空位等晶体缺陷, 热力学分析可给出这些晶体缺陷的热

力学特性, 如空位是热力学平衡缺陷, 位错是热力学不平衡缺陷, 这些热力学特性决定了这

些晶体缺陷的存在和变化。如室温条件下,可以获得无位错的晶体, 但不能得到无空位的晶

体,又如空位的消失和复合、位错的分解和合成,均由其热力学条件所决定。

材料中所发生的能引起组织、性能变化的各类转变是材料科学的重要内容, 这些转变包

括液态至固态的结晶、凝固,固态中的重结晶、热处理,以及形变金属加热的再结晶退火, 这

些转变的发生都由热力学条件所决定。热力学可以给出转变的方向、驱动力的大小以及转变

速度的定性评价。

以上分析,说明热力学在材料科学中的重要意义。本章在简要综述热力学基本关系的基

础上, 重点讨论相平衡热力学和相图热力学,在其他方面只作一般讨论, 在有关各章中将进

一步具体分析和应用。

5.2 热力学基本参数和关系

热力学体系所处的状态决定体系的热力学性质,体系的状态由一系列热力学参数确定,

热力学基本定律给出这些参数间的关系。

5.2.1 热力学第一定律

( 1) 基本关系

第一定律给出体系中内能、功和热量之间的关系。以数学式表示如下:
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ΔU = Q - W ( 5-1)

式中, ΔU 为内能的变化, 内能为状态函数。Q 为热量, 体系吸热为正值, 放热为负值; W 为

功,外界对体系作功为正值, 体系对外作功为负值。热与功的数值都与过程的途径有关, 因而

不是状态函数。第一定律指出任何过程中体系内能的增加等于它吸收的热量减去体系对外

界所作的功,表示了能量守恒和转化的规律。当体系中发生无限小的变化时, 可以微分式表

示:

dU = δQ - δW ( 5-2)

对只作膨胀功的体系, dU = δQ- p dV;对等容过程, dU= δQV ,积分得出, ΔU = QV, 因此, 等

容过程体系内能的变化等于体系吸收或释放的热量。对等压过程, ΔU = Qp - p ( V2 - V1 ) , 故

体系内能的变化由热量和作膨胀功的变化确定。

( 2) 焓的引入

由前 dU= δQ- p dV, 可导出:

δQ = dU + p dV = dU + d( p V) - Vdp = d( U + p V) - Vdp ,

引入一个热力学参数(状态函数)焓 H = U + p V, 则

δQ = dH - Vdp ( 5-3)

对等压过程,δQp = dH ,积分可得:

ΔH = Qp

因此,等压过程中体系焓的变化等于过程中体系吸收或释放的热量。

( 3) 热容的引入

一定量物质温度升高一度所吸收的热量叫热容,或体系吸收、放出的热量与温度改变的

比值, C=
Q
ΔT
。当温度改变很小时, C=

δQ
dT

, 等容条件下,定容热容量 CV =
δQV

dT
;等压条件下,

定压热容量 Cp =
δQp

dT
。由前之关系,可得到

  等容条件 dU = δQV = CV dT ( 5-4)

  等压条件 dH = δQp = Cp dT ( 5-5)

5.2.2 热力学第二定律

热力学第一定律说明封闭体系能量守恒的规律,但不能给出过程变化的方向和限度。热

力学第二定律是对第一定律的补充,可以给出一定条件下, 不可逆的、自发进行过程的方向

和限度。

( 1) 熵的引入

热力学第二定律涉及的一个重要参数是熵 ( S ) ,是量度体系发生自发过程不可逆程度

的热力学参数。定义:

ΔS =
Q可逆

T

其微分式为: dS=
δQ可逆

T
可以证明,在可逆过程条件下, δQ/ T 为某一函数的全微分, 因此熵是状态函数。

在等压不可逆自发进行的过程中,熵的变化为: dS =
δQp

T
=

Cp

T
dT
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积分得到:

ΔS =∫ δQp

T
=∫ Cp

T
dT ( 5-6)

  对一发生可逆过程和不可逆过程的循环,体系状态不变, 故有 dU可 = dU不可 , 由于

dU可 = δQ可 - δW可

dU不 = δQ不 - δW不

故有:

δQ可 - δW可 = δQ不 - δW不 ,

因可逆过程中体系对外界作最大功,

δW可 > δW不

故 δQ可 > δQ不

或 dS =
δQ可
T

>
δQ不
T

故第二定律有关熵的表达式,可写作:

dS ≥
δQ
T
 

> , 不可逆过程

= , 可逆过程

  对孤立体系、绝热过程, δQ= 0,上式可写作:

dS ≥ 0 
> , 不可逆过程

= , 可逆过程
( 5-7)

故孤立体系中任何自发进行的不可逆过程,熵值总是增加的, 直至最大,达到平衡态。在可逆

过程中,熵值保持不变。

在统计热力学中,熵表示在一定宏观状态下体系可能出现的微观分布状态数目, 反映了

宏观状态原子范围的混乱程度,以波耳兹曼公式表示

S = K ln W ( 5-8)

式中, K 为波耳兹曼常数, W 为宏观体系中可能出现的微观分布状态数目(几率)。

因此,不可逆自发过程熵值的增加与体系内粒子混乱度的增大相联系, 最后趋向于混乱

度最大、微观状态数最多的平衡状态。

( 2) 自由能和自由焓

熵只限于孤立体系判断过程进行的方向和限度, 对实际大多数包括体系和环境的非孤

立体系需采用新的状态函数以判断过程进行的方向和限度。在等温等容条件下的热力学参

数是亥姆霍兹( Helmholtz)自由能 (或等容位) F ;在等温等压条件下则是吉布斯( Gibbs)自

由能(或自由焓、等压位) G。吉布斯自由能 G的引入是在考虑环境影响时,对处于平衡态、发

生可逆过程的体系,应有 dS 总= dS体系+ dS 环境 = 0的关系,在体系从环境中吸热时,

dS 环境 = -
δQp

T
= -

dH
T

故 dS 体系 -
dH
T

= 0

dS 体系 =
dH
T

( 5-9)

当体系自发地进行不可逆过程时,则有关系:
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dS 总 = dS体系 + dS 环境 > 0

dS体系 >
dH
T

( 5-10)

综合( 5-9) , ( 5-10)式得到:

dH - T dS 体系 ≤ 0 
<  不可逆

=  可逆
( 5-11)

故在等温等压下取 G= H - T S , ( 5-11)式变为:

dG = d( H - T S) ≤ 0 
<  不可逆

=  可逆
( 5-12)

因 H = U + p V, 在等温等容下,取 F = U - T S ,则有 dF = dU- T dS 的关系, ( 5-12)式在等温

等容下成为:

dF ≤ 0 
<  不可逆

=  可逆
( 5-13)

图 5-1 G随原子排列状态变化示意图

  因此,等温等容下 dF = 0, 等温等压下 dG= 0

表示系统处于平衡状态,发生可逆过程。平衡状态

有稳定平衡和介稳平衡两种情况, 如图 5-1 所示

吉布斯自由能曲线的最低点 A (稳态)和 B(介稳

定)。

在材料中所发生的过程一般在恒压下进行,

因此主要采用吉布斯自由能 G 来判断过程, 当

ΔG= G2 - G1 < 0, 表示系统发生不可逆的转变过

程,自发从状态 1向状态 2转变, 因而( 5-12)式的

积分式 ΔG< 0 就是判据系统中发生各种转变的

热力学条件。

5.2.3 热力学函数的基本关系

由热力学状态函数 U , H , S , F , G之间关系:

H = U + p V

F = U - T S

G = H - T S

可导出以下几个热力学的基本关系式。

由第一定律 dU= δQ- δW ,δQ= T dS 和 δW = p dV,可得出:

dU = T dS - p dV ( 5-14)

  由 H = U + p V, 可有微分式 dH = dU+ p dV+ Vdp ,以( 5-14)式代入, 可得到:

dH = T dS + Vdp ( 5-15)

  由 F = U- TS ,有微分式 dF = dU- T dS- SdT , 以( 5-14)式代入,得到:

dF = - SdT - p dV ( 5-16)

  由 G= H - T S ,可得微分式 dG= dH - T dS- SdT , 以( 5-15)式代入, 得到:

dG = - SdT + Vdp ( 5-17)
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  由于亥姆霍兹自由能 F 和吉布斯自由能 G都是状态函数, 其微分为全微分,即

dF =
�F
�T V

dT +
�F
�V T

dV

dG =
�G
�T p

dT +
�G
�p T

dp

与( 5-16) , ( 5-17)式相对比,得到:

�F
�T V

= - S ( 5-18)

�F
�V T

= - p ( 5-19)

�G
�T p

= - S ( 5-20)

�G
�p T

= V ( 5-21)

以上热力学基本关系在后面讨论中均有应用。

5.2.4 化学位

对有组成变化的材料体系, 体系的状态除受温度、压力影响外, 还要考虑组分摩尔数

( n1 , n2 , n3 ,⋯, ni)的变化。当温度、压力不变, 因组分 i增加一个摩尔引起吉布斯自由能的变

化,以化学位(μi)或偏摩尔吉布斯自由能( G�i)表示, 即

μi = G�i =
�G
�ni T , p , n

j

( 5-22)

考虑到组分变化的影响,吉布斯自由能微分式可写为:

dG′= - SdT + Vdp + ∑μidni ( 5-23)

等温等压下, dG′= ∑μidni , 由 ( 5-12) 式可导出 dG′= ∑μidni ≤ 0 , 对可逆平衡过程

∑μidni = 0 , 对不可逆自发进行的过程, ∑μidni < 0。

化学位与蒸气压有关,蒸气压是液相或固相与其气相平衡时的压强, 称为饱和蒸气压。

金属的蒸气多为单原子气体,近似理想气体, 故有 p V= nRT 的关系。

由( 5-17)式:

dG = - SdT + Vdp

当恒温( dT = 0)并只做膨胀功时,

ΔG =∫
p

2

p
1

Vdp =∫
p

2

p
1

nRT
p

dp

= nRT ln
p 2

p 1

可导出理想气体的摩尔吉布斯自由能:

G = G0 + RT ln p

式中, G
0
为积分常数。对纯物质,也就是偏摩尔吉布斯自由能或化学位。

μ= μ
θ

+ RT ln p

对含有 i组分的溶液或固溶体, 溶质组元的化学位与其蒸气压关系为
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μi = μ
θ
i + RT ln p i

式中, μ
θ
i 为 i气体分压 p i= 1 时的化学位。对符合拉乌尔定律的理想溶液或无序固溶体, i组

分的蒸气压 p i 与其摩尔分数 x i成正比, 即有 p i= K xi 关系,故其化学位与浓度有关,

μi = μ
*
i + RT ln x i ( 5-24)

对不符合拉乌尔定律的实际溶液(规则溶液)或非无序固溶体(有序或偏聚) ,其化学位与活

度有关,

μi = μ*i + RT ln ai ( 5-25)

式中, a i为活度,等于 γixi,γi为 i组分的活度系数。

5.3 纯金属吉布斯自由能和凝固热力学

由纯金属自由焓可给出其凝固时的热力学条件。纯金属是单组元系,没有成分变化, 其

吉布斯自由能主要随温度变化, 根据吉布斯自由能与温度变化的关系可确定平衡状态和转

变。

纯金属中参加转变的有液、固两相, 液、固两相的吉布斯自由能由下式确定:

  液相吉布斯自由能 GL = H L - T SL ( 5-26)

  固相吉布斯自由能 G s = H s - T S s ( 5-27)

式中, H L , H s 分别为液、固相的焓, SL , S s 为液、固相的熵, 由 H 和 S 随温度的变化可决定

吉布斯自由能 G随温度的变化。

焓 H 随温度的变化可由( 5-5)式得出, 对( 5-5)式积分,并取 298K ( 25℃)下稳定状态纯

组元的焓为零,可得下式:

H =∫
T

2 98
Cp dT ( 5-28)

图 5-2给出焓 H 与温度的关系曲线, 图示关系指出,随温度升高, 焓增大。

图 5-2 纯金属的焓 ( H ) 随绝对温度的变化 图 5-3 熵随热力学温度的变化

熵( S)与温度关系可由( 5-6)式并取 0K 下熵为零,给出以下关系:

S =∫
T

0

Cp

T
dT ( 5-29)

其关系示于图 5-3。由图 5-3看出, 随温度升高,熵增大。

综合焓( H )和熵 ( S)与温度的关系,可得出吉布斯自由能( G)随温度的变化曲线, 如图
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5-4所示, 图中也给出焓随温度的变化曲线,一定温度下 H 减去相应的 T S 值即可得出吉布

斯自由能值。( 5-8)式指出, 吉布斯自由能随温度变化曲线的斜率由熵( S )决定。

图 5-4 吉布斯自由能随温度的变化

由图 5-4看出,随温度升高, 吉布斯自由能下降。但下降的程度, 或变化的斜率对固、液

相不同, 固、液相吉布斯自由能和温度关系曲线如图 5-5 所示, 图中也对应给出焓随温度的

变化曲线。图中曲线的变化趋势可作如下分析, 在温度很低时, 吉布斯自由能中 T S 项可忽

略,在 H = U+ p V 中, p V 项也可忽略, 故 G≈U, GL≈U L , Gs≈U s。由于液相比固相有更高的

内能,故 UL > U s , GL > Gs。当温度升高,原子排列混乱程度增加使熵增大, T S 项增加, 吉布斯

自由能则随温度升高而降低, 由于液相原子混乱排列, 比固相有更高的熵, SL > S s , 相应,

T SL > TS s , 故 GL = H L - T SL 的下降比 Gs = H s - T S s 的下降更快, 因而两条曲线在一定温

图 5-5 纯金属固、液相 H 和 G随温度的变化
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度下相交。在相交温度 T m 处, G s= GL , 液、固两相处于平衡状态, T m 为平衡熔化温度。低于

相交温度, T < T m , Gs < GL , 固相处于稳定状态;高于相交温度, T > T m , GL < Gs ,液相处于稳

定状态。从图中焓( H )的变化曲线看出, 纯组元从 0K 加热, 所供给热量以 Cp 速率沿 ab线使

热焓提高, 相应吉布斯自由能沿 ae下降, 在 T m 温度所供热量不提高温度, 而用于提供熔化

潜热 L, 使固相转变为液相, H 曲线沿 bc变化, 当全部固相转变为液相后,温度继续升高, 系

统焓沿 cd 增加,相应, 吉布斯自由能 G 沿 ef 线下降。

如上所述, 热力学分析可给出纯组元在不同温度下平衡存在的相的状态和发生转变的

方向, T m 温度之上,液相稳定存在, 低于 T m 温度, 固相稳定, 因而将发生液相至固相的转变

——凝固。

图 5-6 接近 T m 处液、固两相吉布斯自由能差

除此之外,由液、固相吉布斯自由能变化曲

线还可给出凝固转变的驱动力,如图 5-6所示。

一定温度下液、固两相吉布斯自由能的差 ΔG

即表示转变驱动力, ΔG 愈大, 转变驱动力愈

大。

由于 ΔG= Gs - GL = ΔH - TΔS, 在 T m 温

度下,ΔG= 0,故有以下关系:

ΔS =
ΔH
T m

=
L

T m
( 5-30)

式中, L 为熔化潜热,ΔS 为熔化熵。试验得出,

对大多数金属,熔化熵是常数, 约等于气体常数

R ( 8. 314 J·mol
- 1·K

- 1 )。在接近 T m 的温度, 也即小的过冷条件下, 液、固的定压热容差

( C
s
p - C

L
p )可以忽略,故 ΔH ,ΔS 可认为与温度无关,仍保持式( 5-30)的关系。在此过冷条件

下,

ΔG = ΔH - TΔS = L - T
L
T m

= L
T m - T

T m
=

LΔT
T m

( 5-31)

  因而,纯金属液-固转变驱动力 ΔG取决于过冷度 ΔT , 过冷度愈大, 转变的驱动力也愈

大。

以上热力学分析从吉布斯自由能随温度变化的关系提供了单元系纯金属的平衡条件、

转变方向和驱动力。

在特定条件下, 系统的压力会发生变化, 引起吉布斯自由能的变化, 从而影响转变的平

衡温度。当两相平衡时, ΔG= G2 - G1 = 0, 微分,得到 dG1 = dG2 ,由于过程是可逆的, 将( 5-17)

式 dG= - SdT + Vdp 代入,得到:

- S 1 dT + V1 dp = - S 2dT + V2 dp ,

dp
dT

=
S 2 - S 1

V2 - V1
=
ΔS
ΔV

=
ΔH

T ¡¤ΔV
( 5-32)

( 5-32)式称为 claus ius-clapeyron 方程。当相变温度变化与ΔH , ΔV 相比较小时, T 可视作

常量, ( 5-32)式积分, 可得压力对相变温度的变化:

ΔT =
TΔV
ΔH
Δp ( 5-33)

以纯金属 F e为例, 在固态下有同素异构体γ-Fe,α-Fe(δ-F e) , 912℃下发生 α-Fe�γ-F e 的转
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变, 由于密排 γ- F e 比 α- Fe 有较小的摩尔体积, 故有 ΔV= V
γ
m - V

α
m < 0,而 ΔH = H

γ
- H

α

> 0, 因而压力增加,ΔT 降低,即 α-F e向 γ-Fe 转变的平衡温度下降。类似分析, γ-Fe→δ-F e

和 δ-Fe→L 的平衡转变温度上升,结果,随压力增加, 具有最小摩尔体积的 γ-Fe 相区扩大,

如图 5-7所示。

图 5-7 纯铁熔化和相变平衡温度随压力的变化

5.4 合金相热力学

在实际应用的金属材料中,主要是二组元或更多组元组成的合金。在二组元或更多组元

的合金系中, 基本的合金组成相有固溶体和化合物, 由单一的合金相组成单相合金, 由两种

或更多合金相组成两相或多相合金。合金在平衡状态下相的状态,包括相的数目和相成分,

由热力学条件决定,所存在稳定的相的状态是系统吉布斯自由能最低的状态。本节讨论单一

固溶体相、化合物(中间相)以及混合相的吉布斯自由能, 为相平衡的热力学分析提供依据。

5.4.1 二组元固溶体相的吉布斯自由能

固溶体相的吉布斯自由能,比纯金属更为复杂, 不仅随温度变化,而且因成分而不同。取

1 mol均匀固溶体相, 该相由晶格类型相同的A , B 两种元素组成, A 组元在合金中的摩尔分

数为 x A , B 组元为 x B , xA + x B = 1。

二组元在混合形成固溶体前处于机械集合状态,系统的吉布斯自由能为:

G0 = H 0 - T S 0

混合形成固溶体后的吉布斯自由能为:

Gs = H s - T S s

因此,混合前后, 吉布斯自由能的变化为:

ΔG = Gs - G0 = ΔH m - TΔSm ( 5-34)

式中, ΔH m ( = H s- H 0 )为混合焓, ΔSm ( = S s- S 0 )为混合熵。由( 5-34)式可得出固溶体的吉

布斯自由能:

Gs = G0 + ΔH m - TΔSm ( 5-35)
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即固溶体的吉布斯自由能由三部分所组成: ① 混合前机械集合状态的吉布斯自由能 G0 ;

② 混合焓引起吉布斯自由能的变化ΔH m ; ③ 混合熵引起吉布斯自由能的变化, - TΔS m。

以下分别讨论这三部分的吉布斯自由能和总的固溶体的吉布斯自由能。

5.4.1.1 机械集合状态的吉布斯自由能 G0

混合前系统由 x A 摩尔分数的 A 和 xB 摩尔分数的 B 组成。已知纯组元 A 和 B 的摩尔

图 5-8 机械集合态吉布斯自由能与成分关系

吉布斯自由能为 GA 和 GB , 由于吉布斯自由能

是容量性质,具有加和性, 故系统的吉布斯自由

能应为:

G0 = x A GA + x B GB ( 5-36)

并有图 5-8所示的线性关系。

5.4.1.2 混合熵引起的吉布斯自由能变化

统计热力学中, 熵与混乱度相联系, 以

( 5-8)式波耳兹曼公式 S= K ln W 表示。因此,

混合熵应为

ΔSm = S s - S 0 = K ln Ws - K ln W0 ( 5-37)

式中, W0 指混合前原子排列的可能途径数, 由于混合前 A , B 原子分别保持在系统中, 原子

排列只有一种途径, W0 = 1,故

S 0 = K ln W 0 = 0

( 5-37)式变为:

ΔSm = S s = K ln Ws ( 5-38)

  当 A 和 B 原子混合, 形成置换固溶体, 所有 A 原子和 B 原子各自是等同的, 在原子位

置上可以区分开的原子排列途径数( Ws )为:

Ws =
N !

N A ! N B !
( 5-39)

式中, N 为原子总数, N A 为 A 原子数, N B 为 B 原子数, N A + N B = N。

由于所讨论的为 1 mol 固溶体,即 N = N a (阿佛加德罗数) , 则

N A = x A N a

N B = x B N a

代入( 5-38)、( 5-39)式,得到:

ΔSm = K ln
N a ( x A + x B ) !
N a xA ! N ax B !

( 5-40)

应用斯特林( St ir ing)公式:

ln x ! = x ln x - x

代入( 5-40)式,可得到:

ΔSm = K [ N a ( x A + x B ) ln N a - N a - N a x A ln N ax A + N a x A - N a xB ln N ax B + N a xB ]

= K N a [ ( x A + x B ) ln N a - x A lnN a x A - x B lnN a x B ]

= - K N a [ xA lnx A + x B lnx B ]
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= - R( x Alnx A + xB lnx B ) ( 5-41)

图 5-9 TΔS m 与 T 和成分关系

由于 x A , x B 均小于 1, 故 ΔSm 为正值, 即混合引起熵增

大。因而,混合熵引起的吉布斯自由能变化为:

- TΔSm = RT ( xA lnx A + x B lnx B ) ( 5-42)

说明混合熵引起的吉布斯自由能变化为负值, 随温度

和成分而变化,有图 5-9所示的关系。

5.4.1.3 混合焓引起的吉布斯自由能变化

根据 H = U + p V, 得 ΔH = ΔU + pΔV, 考虑混合

时体积变化不大, ΔV 可忽略, 故 ΔH ≈ΔU , ΔH m≈

ΔUm , 即混合时焓的变化主要反映在内能的变化上。内能的变化是由最近邻原子的结合键能

的变化所引起。结合键能 u 是每一对原子的键能(ε)和键数 (近邻原子数) p 的函数,对同类

原子总键数的计算中,每个原子被重复计算一次, 故总键数应为近邻原子总数的一半。

混合前, A, B 组元机械集聚, A, B 原子互相隔开, 故系统中只有 A—A 键合和 B—B 键

合,如 A—A 键合数为 p A A , A—A 键能为 εA A , B—B 键合数为 p B B , B—B 键能为 εBB ,则混合

前的总键能为:

U0 =
1
2
εA A p A A +

1
2
εB B p B B ( 5-43)

由于组成固溶体的 A 原子数目为 N a x A, B 原子数目为 N a x B , 其近邻原子数均由原子配位数

Z 给出, ( 5-43)式变为:

U0 =
1
2
εA A N ax A Z +

1
2
εB B N ax B Z ( 5-44)

  混合后, A , B 原子在晶格中混乱分布, 此时, 系统中键合类型有 A—A , B—B 和 A—B

键三种,相应, 其键能和键数分别为εA A ,εBB ,εA B和 p A A , p B B , p A B。同类原子 A—A、B—B 总键

数的计算中有重复,异类原子 A—B 键数的计算中没有重复, 故混合后的总键能为:

US =
1
2
εA A p A A +

1
2
εB B p B B + εA B p A B

=
1
2
εA A N a x A Zx A +

1
2
εB B N a xB Zx B + εA B N a xA Zx B ( 5-45)

由( 5-44) , ( 5-45)两式可得出混合前后内能的变化,也即混合焓:

ΔH m = ΔUm

=
1
2
εA A ( N a Zx

2
A - N aZx A ) +

1
2
εB B ( N aZx

2
B - N aZx B ) + εA B N a ZxA x B

= N a ZxA x B εA B -
1
2
εA A -

1
2
εBB ( 5-46)

令ε= εA B -
1
2

(εA A + εB B ) ,Ω= N a Z ε,可得到:

ΔH m = Ωx A x B ( 5-47)

因ε和 Ω不同, 决定固溶体中原子分布特征不同,有以下三种情况:

( 1) 无序固溶体 A, B 原子混乱、随机排列,同类原子与异类原子间键能相同:
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εA B =
1
2

(εA A + εB B )

故有ε= 0,Ω= 0和 ΔH m = 0的关系。因此形成无序固溶体,无内能和热焓的变化, 不引起相

应吉布斯自由能的变化。

( 2) 有序固溶体 当异类原子间结合力大于同类原子, 异类原子键能低于同类原子,即

εA B <
1
2

(εA A + εB B )

有ε< 0,Ω< 0和 ΔH m < 0 的关系。因此, A, B 原子有序排列, 形成有序固溶体,混合中有放

热反应,热焓降低, 引起相应的吉布斯自由能变化为负值。

有序固溶体的 ΔH m 与成分关系如图 5-10所示, 在 x A = 1 和 xB = 1 两端点处 ΔH m 为

零, x A = 0. 5和 xB = 0. 5处, ΔH m 数值最大, 因ΔH m 为负值,故为最低点, 整个曲线呈下凹形

状。

( 3) 不均匀(或偏聚)固溶体 当异类原子间结合力低于同类原子, 异类原子键能高于

同类原子,

εA B >
1
2

(εA A + εB B )

相应, ε> 0, Ω> 0和 ΔH m > 0。同类原子偏聚, 形成不均匀固溶体,混合中有吸热反应,焓增

大,因而, 引起相应吉布斯自由能的变化为正值。

不均匀(或偏聚)固溶体的摩尔ΔH m 与成分关系曲线见图 5-11所示。曲线呈上凸形状,

两端点处ΔH m 为零,在 x A= x B = 0. 5 处,ΔH m 有最高点。

图 5-10 有序固溶体的 ΔH m—成分关系 图 5-11 不均匀固溶体的 ΔH m 与成分关系

5.4.1.4 固溶体的吉布斯自由能

综合( 5-36)、( 5-42)、( 5-47)三式, 可得出固溶体的吉布斯自由能:

Gs = x AGA + xB GB + RT ( x A lnx A + x B lnx B ) + Ωx A x B ( 5-48)

说明其与温度和成分相关,在一定温度下, 可作出吉布斯自由能 G-成分曲线。对上述三种类

型固溶体,有不同的吉布斯自由能-成分曲线。

( 1) 无序固溶体 ΔH m = 0, 故其吉布斯自由能与成分关系为:

Gs = x A GA + x B GB + RT ( x A lnx A + x B lnx B ) ( 5-49)

式中, 第二项为负值。当温度升高, GA , GB 将降低,吉布斯自由能中第二项将增大。结果, 吉
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图 5-12 无序固溶体的吉布斯自由能-成分曲线

布斯自由能与成分关系如图 5-12所示。图中显

示曲线具有下凹形状,随温度升高, 曲线下降。

( 2) 有序固溶体 Ω< 0, ΔH m < 0, 其吉布

斯自由能与成分关系为:

Gs = x A GA + x B GB + RT ( x AlnxA + xB lnx B )

+ Ωx A x B ( 5-50)

式中, 第二、三项均为负值, 在低温和高温两个

温度下的吉布斯自由能-成分曲线见图 5-13 所

示。曲线也具有下凹形状,随温度升高, 曲线下

降,形状不变。

( 3) 不均匀(偏聚)固溶体 Ω> 0, ΔH m >

0, 其自由焓与( 5-50)式相同:

  G s= �xA GA + x B GB + RT ( x A lnx A + xB lnx B )

+ Ωx A xB ,

图 5-13 有序固溶体在低温( a )和高温( b)下的吉布斯自由能-成分曲线

在其关系式中, 第二项为负值,第三项为正值, 不均匀固溶体吉布斯自由能与成分关系曲线

形状取决于温度,温度变化, 曲线由下凹向上凸变化,图 5-14示出两个温度下的吉布斯自由

能-成分曲线。

综合以上分析, 在绝大多数情况下, 固溶体吉布斯自由能-成分曲线具有抛物线下凹形

状,且随温度升高, 曲线降低。但不均匀偏聚固溶体,在一定温度以下, 具有两个最低点的上

凸形状,当温度升高, 也变为下凹的抛物线形。

5.4.2 中间相和混合相的吉布斯自由能

5.4.2.1 二组元形成中间相的吉布斯自由能

  二组元形成的中间相, 有金属间化合物(电子化合物、正常化合物 ) Am Bn , 也有金属与非
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图 5-14 不均匀固溶体的吉布斯自由能-成分曲线

金属元素的化合物(间隙相、间隙化合物) MX ,中间相晶体结构与组成的纯金属不同。

中间相的吉布斯自由能取决于其化合特性,具有严格化合比 Am Bn 的中间相,有很窄的

稳定区, 只在精确的原子比成分下存在, 相应其吉布斯自由能曲线是一很陡的曲线, 微小的

成分偏差引起吉布斯自由能的急剧增加, 见图 5-15( a ) ;而没有严格化合比的中间相, 具有

宽的稳定区, 可在一定成分范围内存在, 形成以化合物为基的固溶体, 其吉布斯自由能曲线

则为一平缓的抛物线,成分变化引起吉布斯自由能的变化平缓, 如图 5-15( b)示。

图 5-15 中间相吉布斯自由能曲线

5.4.2.2 混合相的吉布斯自由能

单一固溶体或中间相组成单相合金,两种固溶体或固溶体与中间相组成两相合金。两相

混合组成合金的吉布斯自由能可由直线定则确定。直线定则的推导如下。

如合金组成相为α和 β两相,两相的摩尔吉布斯自由能为 Gα, Gβ, 合金摩尔吉布斯自由

能为 G。两相中 B 组元的浓度相应为 x
α

B , x
β

B ,合金中 B 组元浓度为 xB。两相摩尔数为 nα, nβ,

合金摩尔数 n= nα+ nβ。在图 5-16吉布斯自由能-成分图中给出以上关系。a , b, c代表 α相、

合金和β相的吉布斯自由能位置。吉布斯自由能具有加和性,因此,
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图 5-16 混合相吉布斯自由能的确定

nG = ( nα+ nβ) G = nαGα+ nβGβ

nβ( Gβ - G) = nα( G - Gα)

nα
nβ

=
Gβ - G
G - Gα

=
cd
be

( 5-51)

  此外,合金中 B 组元浓度等于两相中 B 组元

浓度之和:

nx B = ( nα+ nβ) x B = nαx
α
B + nβx

β
B

nβ( x
β
B - xB ) = nα( x B - x

α
B )

nα
nβ

=
xβB - x B

x B - x
α
B

=
bd
ae

( 5-52)

联立( 5-51)、( 5-52) ,

Gβ - G
G - Gα

=
xβB - x B

xB - xαB

cd
be

=
bd
a e
 或  

cd
bd

=
be
a e

因而 a b, bc二线段有相同的斜率, 代表合金、α相和 β相的 b, a, c3 点在一条直线上, 从而证

明混合相的吉布斯自由能在二组成相吉布斯自由能所连接的直线上, 此即确定混合相吉布

斯自由能的直线定则。

连接图中 a r ,与 bq交于 o点, 可确定两相对合金吉布斯自由能的贡献:

G = bq = bo + oq

oq =
rq
p r

¡¤a p =
rq
p r

¡¤Gα

式中, rq/ p r 为 α相在合金中的摩尔分数,因此, oq段代表 α相在合金吉布斯自由能中的贡

献。相应,

ob =
p q
p r

¡¤cr =
p q
p r

¡¤Gβ

式中, p q/ p r 为 β相在合金中的摩尔分数, ob段代表 β相在合金吉布斯自由能中的贡献。

5.5 相平衡热力学

热力学第二定律给出任何系统平衡条件,也可给出合金系中相平衡条件, 从而确定合金

系中平衡存在的相的类型及其成分。

5.5.1 相平衡的化学位

对二元或多元合金系,系统的吉布斯自由能不仅与温度、压力有关, 而且受组元浓度影

响。如( 5-23)式所指出, dG′= - SdT + Vdp + ∑μidni , 对二元系,在等温等压条件下, 吉

布斯自由能微分式为

dG′= μA dnA + μB dnB ( 5-53)

对二相α和 β组成的合金系,

dG′= dG′α+ dG′β
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= μ
α
A dn
α
A + μ

α
B dn
α
B + μ

β
A dn
β
A + μ

β
B dn
β
B ( 5-54)

由于合金系中组分 A 和 B 在 α与 β相中的摩尔数和为常数:

nαA + nβA = 常数

n
α
B + n

β
B = 常数

所以

dn
α
A = - dn

β
A ,   dn

α
B = - dn

β
B

代入( 5-53)式,得到:

dG′= (μ
α
A - μ

β
A ) dn

α
A + (μ

α
B - μ

β
B ) dn

α
B ( 5-55)

当合金系中,两相处于平衡状态时,

dG′= 0

因 dn
α
A , dn

α
B 不等于零, 故有:

μαA = μβA ,   μαB = μβB

说明合金系中,两相平衡的热力学条件是每个组元在各相中的化学位相等。

5.5.2 化学位的图解确定

由( 5-53)式,可导出:

dG = μA dx A + μB dx B

以α相为例,

dG
α

= μ
α
Adx
α
A + μ

α
B dx
α
B ( 5-56)

式中, x
α
A , x
α
B 分别为组元 A , B 在α相中的摩尔分数, x

α
A + x

α
B = 1, 微分,得到:

dx
α
A = - dx

α
B

代入( 5-56)式,

dG
α

= (μ
α
B - μ

α
A) dx B

dGα

dxB
= μ
α
B - μ

α
A

或 μαA = μαB -
dG
α

dx B
( 5-57)

合金的摩尔吉布斯自由能

Gα= μαA xαA + μαB xαB

= x
α
A μ
α
B -

dGα

dxαB
+ μ
α
B x
α
B

= ( xαA + xαB )μαB - xαA
dG
α

dx
α
B

= μ
α
B - x

α
A

dGα

dx
α
B

( 5-58)

变换( 5-58)式,得到:

μ
α
B = G

α
+ x
α
A

dG
α

dx
α
B

( 5-59)

代入( 5-57)式,得到:
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μαA = Gα- xαB
dG
α

dxαB
( 5-60)

  作出 α相的吉布斯自由能-成分曲线(图 5-17)。对成分为 x
α
B 的合金,其吉布斯自由能 G

α

图 5-17 由 α相吉布斯自由能曲线确定化学位

由曲线上 O 点表示,过 O点作曲线的切线, 与二纵轴相交于 P , Q 两点, 可以看出:

P A = G
α

- x
α
B ¡¤

dG
α

dx
α
B

= μ
α
A ( 5-61)

QB = G
α

+ x
α
A ¡¤

dGα

dxαB
= μ
α
B ( 5-62)

因而由 α相吉布斯自由能曲线作切线在二纵轴上的截距即可得出 A、B 组元在 α相中的化

学位。

在符合拉乌尔定律的无序固溶体情况,前面( 5-24)式给出:

μi = μ
*
i + RT lnx i

对本节讨论的固溶体α相中 A, B 组元的化学位相应为:

μA = GA + RT ln xA ( 5-63)

μB = GB + RT ln xB ( 5-64)

故在图 5-17上 P R 和 QS 线段长度相应为: RT ln x A 和 RT ln x B。

对不符合拉乌尔定律的有序固溶体,固溶体(α)相中 A, B 组元的化学位为:

μA = GA + RT ln a A ( 5-65)

μB = GB + RT ln a B ( 5-66)

式中, a A 和 aB 为固溶体中组元的活度。可以导出,活度与浓度之间有以下关系:

ln
aA

x A
= ln γA =

Ω
RT

( 1 - x A )
2

( 5-67)

ln
aB

x B
= ln γB =

Ω
RT

( 1 - x B ) 2 ( 5-68)

在图 5-17上 P R 和 QS 线段长度相应为 RT ln a A 和 RT ln a B。

5.5.3 相平衡的公切线定则

前已指出,合金系中两相平衡的热力学条件是每个组元在各相中的化学位相等。对由 α
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和β相组成的合金是 A, B 组元在二固溶体相的化学位相等,μ
α
A = μ

β
A , μ
α
B = μ

β
B。作α, β二相吉

布斯自由能曲线的公切线可以满足此热力学条件。如图 5-18所示。公切线 a b在代表 A 组

元的纵轴上截出 P 点, 代表 A 组元在 α相和 β相的化学位, 显然, μ
α
A = μ

β
A ;公切线在代表 B

组元的纵轴上截出 Q 点,表示 B 组元在α和β相的化学位,μ
α
B = μ

β
B。由公切线的切点可确定

平衡相α和 β的成分 x
α
B 和 x

β
B。因此, 平衡存在的两相合金由成分为 x

α
B 的 α相和成分为 x

β
B

的 β相所组成, 所有成分在 x
α
B 和 x

β
B 之间的合金都可组成二相合金, 合金成分不同, 则两相

含量不相同。根据混合相吉布斯自由能的直线定则, 二相合金的吉布斯自由能由连接二切点

吉布斯自由能的直线所确定,可以看出, 二相合金的吉布斯自由能低于相同成分任一单相固

溶体合金(α或 β相)的吉布斯自由能, 因而形成二相合金是系统吉布斯自由能最低的平衡

状态。两相区之外,形成单相合金吉布斯自由能最低, 因而成分低于 x
α
B 的合金为单相(α)固

溶体,成分超出 x
β
B 的合金为单相(β)固溶体。

图 5-18 �吉布斯自由能-成分曲线公切线确定二

相平衡

图 5-19 公切线确定偏聚固溶体的分解

 

对有偏聚的固溶体, 在一定温度下的吉布斯自由能-成分曲线有图 5-19 示出的形状, 曲

线有两个最低点。由吉布斯自由能曲线二最低点的公切线可确定偏聚固溶体的分解。切点

E 和 F 代表分解后二相的平衡成分 x
E
B 和 x

F
B , 在成分为 x

E
B 和 x

F
B 之间的合金都分解为两相,

分解后合金的吉布斯自由能由连接 E F 的直线所确定。以合金 x
0
B 为例, 分解前吉布斯自由

能为 G0 , 分解后为 G1 ,分解使吉布斯自由能降低。由公切线可得出 A, B 组元在成分为 x
E
B 和

x
F
B 两相中的化学位相等, μ

E
A = μ

F
A ,μ

E
B = μ

F
B。

当合金系中有中间相存在,可形成固溶体 α与中间相β的二相平衡,也可形成两个中间

相的两相平衡,如图 5-20, 5-21 所示。

当合金系中有三相存在时, 如液相( L)、α固溶体相、β固溶体相, 可以两两平衡,在成分

x 1 , x 2 范围内, 成分为 x1 的 α相与成分为 x 2 的 L 相形成两相平衡, 在另一成分范围 x 3 , x 4

范围内,成分为 x 3 的 L 相和成分为 x 4 的β相形成两相平衡,如图 5-22所示。

在合金系中一定温度下, 3相可处于平衡状态, 其热力学条件是 3 相吉布斯自由能曲线

处于一公切线上, 此时,公切线的 3 个切点即为 3个平衡相的成分, 如图 5-23 所示。组元A、

B 在 3相中的化学位相等:

μ
α
A = μ

β
A = μ

γ
A

μαB = μβB = μγB
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图 5-20 固溶体(α)与中间相(β)的两相平衡 图 5-21 二中间相的两相平衡

图 5-22 α-L 及 β-L 的两相平衡 图 5-23 二元合金系中的 3 相平衡

5.6 相图热力学

如前所述,根据合金相吉布斯自由能曲线和相平衡的热力学条件可以确定一定温度、成

分下合金所存在的相的平衡状态。

在合金相和相平衡热力学的基础上可以建立综合表示合金中相状态与成分、温度关系

的相图。对二元合金系,相图以温度为纵轴和成分为水平轴的平面图形表示。作出不同温度

下各相的吉布斯自由能-成分曲线, 吉布斯自由能最低的相是最稳定的相, 因而也是相图中

可以存在的相。利用合金相吉布斯自由能-成分曲线推测相图有以下一些规律可遵循。当两

相的吉布斯自由能-成分曲线不相交时, 表示在某温度下只有稳定单相存在,这个稳定相就

是吉布斯自由能最低的那个相,在相图中对应的是单相区;如果两相的吉布斯自由能-成分

曲线相交, 必然存在一条公切线, 两个切点相应的成分表示在此温度下两个平衡相的成分;

在该成分范围内相图上对应有两相区存在。若两相吉布斯自由能-成分曲线相交,但只在交

点相切, 则在相图中与这个切点相对应的是一个相变点, 表示同成分的两相平衡;在有 3 相

存在时, 如 3条吉布斯自由能-成分曲线依次相交, 存在两条公切线, 有两对平衡相, 切点对

应的成分分别表示其平衡相的成分, 如 3 相的吉布斯自由能-成分曲线只存在一条公切线,

表示 3 相平衡, 3个切点对应的成分表示 3 个平衡相的成分, 在相图上对应有一条 3相共存

的水平线。以下讨论几类简单相图的热力学分析。
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5.6.1 二元连续固溶体相图的建立

当二组元在所有成分范围液、固态都完全溶解时, 形成连续或无限溶解固溶体。根据液

图 5-24 �由吉布斯自由能曲线

建立匀晶相图

相和固溶体相在不同温度下的吉布斯自由能-成分曲线可

以推测和建立相图, 图 5-24 给出 T 0、T 1、T 2 , T 3 , T 4 , T 5 等

温度下 L 相和固溶体 α相的自由焓-成分曲线和相应的相

图。T 0 温度下, 在所有成分范围 L 相吉布斯自由能曲线低

于 α相, 因而相图中该温度下所有成分范围均为液相。在

T 1～T 4 温度, L 相与 α相吉布斯自由能曲线相交, 作公切

线得到两切点表示该温度下两平衡相的成分, 相图中连接

各温度下的切点成分, 得到液相线与固相线及相应的两相

区。T 5 温度下, α相吉布斯自由能曲线低于液相,在所有成

分范围均以α相存在。

实际建立相图,可通过热力学计算进行, 计算得到不同

温度下平衡时两相的成分,即可作出相图。对上例形成连续

固溶体情况, 考虑为无序固溶体,可看成理想溶液, 其蒸气

压与组元成分关系服从拉乌尔定律。在 T 温度下, 成分为

x
s
B 的固溶体与成分为 x

L
B 的液相平衡。平衡时, 有以下关

系:

μLA = μsA ( 5-69)

μ
L
B = μ

s
B ( 5-70)

A 组元在两相中的化学位可表示为:

μLA = G0L
A + RT ln xL

A ( 5-71)

μ
s
A = G

0s
A + RT ln x

s
A ( 5-72)

式中, G
0L
A , G

0s
A 分别为纯液体 A 和纯固体 A 的摩尔吉布斯

自由能,以( 5-71) , ( 5-72)式代入( 5-69)式, 得到:

G0L
A - G0s

A = ΔG ( s→ L)
mA = RT ln ( x s

A / x L
A ) ( 5-73)

ΔGm A为 A 组元在 T K 时的熔化吉布斯自由能, 可以相应 T K 时的熔化焓 ΔH mA和熔化熵

ΔSm A表示:

ΔGmA = ΔH m A - TΔS mA ( 5-74)

在 A 组元的熔点 T A ,熔化吉布斯自由能 ΔGmA为零,由( 5-74)式得到:

ΔSmA =
ΔH m A

T A

考虑 Cp 随温度变化不大,其对ΔH mA及 ΔSmA的影响可以忽略, 则在 T K 时的熔化吉布斯自

由能可写为:

ΔGmA = ΔH mA 1 -
T
T A

( 5-75)

将式( 5-75)代入( 5-73)式, 可得:
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RT ln( x s
A / x L

A ) = ΔH mA 1 -
T
T A

或

ln ( x
s
A / x

L
A) =
ΔH m A ( T A - T )

R ¡¤T ¡¤T A
( 5-76)

同样,由( 5-70)式和 B 组元在液、固二相中化学位的表达式:

μLB = G0L
B + RT ln xL

B

μsB = G0s
B + RT ln x s

B

可导出

ln( x
s
B / x

L
B ) =
ΔH m B ( T B - T )

R ¡¤T ¡¤T B
( 5-77)

由( 5-76) , ( 5-77) 两式联立可解出不同温度下的平衡相浓度 x
s
B ( x

s
A = 1 - x

s
B )和 x

L
B ( x

L
A =

1- x
L
B ) ,相图上连接相应的点, 得出图 5-25类型的匀晶相图。

1953 年 T hurmond 应用计算方法求得 Ge-Si 相图与实验结果非常接近, 如图 5-26 所

示。

图 5-25 计算匀晶相图

图 5-26 �Ge-Si相图(实线为实验值 ,

虚线为计算值) 图 5-27 j吉布斯自由能曲线确定

共晶相图
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5.6.2 二元系共晶相图的热力学确定

二组元液态互相溶解,固态下互不相溶或有限溶解, 形成两种固相, 根据不同温度下三

相的吉布斯自由能曲线,可得出共晶相图如图 5-27所示。

T 1 温度液相吉布斯自由能曲线最低,相图中液相稳定存在; T 2 温度 L 相与α相吉布斯

自由能曲线相交,公切线切点成分内二相共存, 相图中出现两相区( L+ α) ; T 3 温度三相吉布

斯自由能曲线相交,三相两两平衡, 相图中出现二个两相区, T 4 温度三相吉布斯自由能曲线

有公切线, 出现三相平衡, 平衡相成分由三个切点确定, 相图中对应有水平线, 此时, 在恒温

下发生 L→α+ β的共晶反应, 相应相图叫做共晶相图。

利用热力学分析可计算出共晶相图的液相线、共晶温度和成分, 并作出共晶相图。下面

以A , B 二组元固态下互不相溶为例进行讨论。在 A - B 系中,固、液平衡时固相是纯 A 或纯

B, 每一组元在液相和固相中的化学位相等:

μLA = μsA ,

由于,

μLA = G0L
A + RT ln xL

A

μ
s
A = G

0s
A

因而

G
0L
A + RT ln x

L
A = G

0s
A

ΔGA = G0L
A - G0 s

A = - RT ln x L
A

由( 5-75)式,

- RT ln x
L
A = ΔH m A 1 -

T
T A

整理得:

T =
ΔH mA ¡¤T A

ΔH mA - T ARlnx
L
A

( 5-78)

lnx L
A =

- ΔH mA ( T A - T )
R ¡¤T A ¡¤T

( 5-79)

根据( 5-78)、( 5-79)式可用不同 x
L
A 值计算对应 T 值, 也可用不同 T 值计算对应的 x

L
A 值, 从

而确定两相平衡时的液相线。

此外, 利用液相与固相 A, B 的三相平衡可计算共晶温度 ( T e)和共晶液相成分( x
L
e ) , 由

于在共晶温度 T e 下, 液相与纯 A 和纯 B 平衡, 由( 5-79)式可得出,

ln x e =
- ΔH mA ( T B - T e)

R ¡¤T B ¡¤T e
( 5-80)

ln( 1 - x e) =
- ΔH mA ( T A - T e)

R ¡¤T A ¡¤T e
( 5-81)

二式联立,可解出 x e 和 T e。

T e =
ΔH mB ¡¤T B

ΔH m B - T B Rlnx e
( 5-82)

由计算所得的数据,可作出二元共晶相图。如图 5-28所示。

许多研究者对 Bi-Sn 共晶相图计算值与实验值有较好符合,如图 5-29所示。
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图 5-28 二元系共晶相图 图 5-29 计算所得的 Bi-Sn 相图

5.6.3 具有固溶度间隙相图的建立

二组元 A , B 在液态下是理想溶液, 而固态下形成的固溶体呈偏聚态, (Ω> 0, ΔH m >

0) ,由不同温度下两相吉布斯自由能成分可确定相图, 如图 5-30 所示。图中 A, B 均以固态

为标准态, 作出各相的混合吉布斯自由能 ΔG-成分曲线, 在 800～1300K 时, 液、固两相吉布

斯自由能-成分曲线相交,如在 1000K 公切线 f J 表示液、固二平衡相的成分, 810K 两相吉

图 5-30 具有固溶度间隙相图的确定

布斯自由能-成分曲线彼此相切, 得到一个交点,相图中液固线上出现极小点。500K 以下, 固

溶体吉布斯自由能-成分曲线出现两个最低点, 如 300K 时的 a , b点和 400K 时的 c, d 点。

a b、cd 也是曲线公切线的切点, 表示固溶体出现偏聚二部分(二相)的平衡成分,在相图中出

现固溶体间隙曲线 a chdb, 在此曲线下固溶体分解为 α1 + α2 两相。在发生分解的临界点 T c ,

固溶体吉布斯自由能曲线的两个极小点在成分 x B = x
c
B 处相合,因此 T c 温度下, xB = x

c
B 处
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�ΔG
�x B
和
�

2
ΔG
�x

2
B
应等于零,即

�ΔG
�x B

=
�
�x B

(Ωx Ax
c
B + RT ( xA lnxA + xB lnx

c
B ) )

= Ω( 1 - 2x
c
B ) + RT cln ( x

c
B / 1 - x

c
B ) = 0

�
2
ΔG
�x

2
B

= - 2Ω+ RT c/ x c
B ( 1 - x c

B ) = 0 ( 5-83)

由( 5-83)式解出:

T c =
2Ωx c

B ( 1 - x c
B )

R

显然,在 x
c
B 为 0.5 时可得到 T c 的最大值, 因此,

T c = Ω/ 2R ( 5-84)

  当偏聚固溶体的混合焓很大, 固溶间隙可扩展至液相, 也可得到二元共晶相图, 如图

5-31所示。

图 5-31 由偏聚固溶体吉布斯自由能曲线推测共晶相图

5.6.4 含有金属间化合物相图的建立

合金中含有金属间化合物 AmB n ,形成以化合物为基的固溶体, 即中间相。相图中可形成

液相 L, 以 A, B 为基的有限固溶体 α和 γ相, 以及中间相β, 根据四相在不同温度下的吉布

斯自由能-成分曲线, 可作出两类包含中间相的相图,图 5-32和图 5-33。

图 5-32所示相图中的金属间化合物的严格成分 A mB n , 落在中间相的成分范围内, 这种

金属间化合物有独立的熔点, 可直接从液态形成, 并将相图划分为 A-A mB n 和 Am Bn-B 两个

共晶相图。而图 5-33所示相图中的金属间化合物——Am Bn 的成分不在中间相成分范围内,

如图 5-34所说明, 本身没有独立的熔点, 不能从液中直接析出,而通过一包晶反应, 从 L+ α

两相中形成,相图中部分为共晶形式, 部分为包晶形式。
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图 5-32 包含中间相的共晶型相图

图 5-33 包含中间相的包晶型相图

 

图 5-34 j不在中间相成分范

围的金属间化合物

5.7 晶体缺陷热力学

实际晶体结构中存在位错、空位、界面等微观缺陷, 对材料性能及材料中发生的转变都

有重要的影响,应用热力学可判定材料中缺陷的存在及其变化。

5.7.1 空位的热力学分析

晶体中原子处于点阵的平衡位置进行热振动,当某些原子具有较高的热振动能量, 可以

克服周围原子的作用力,离开平衡位置, 在点阵中留下空位,由于空位的形成, 会引起系统吉

布斯自由能的变化:

ΔG = G( n 个空位) - G(无空位)
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= ΔE - TΔS = nΔE V - T ( nΔSV + ΔSC ) ( 5-85)

式中,ΔE V 为形成一个空位引起的内能变化,ΔsV 为每个空位的振动熵变化,ΔsC 为整个晶体

的结构熵或组态熵。

原子离开平衡位置,留下点阵空位使内能增高, 故ΔE V 为正值。

振动熵ΔSV 表示原子位置改变,引起振动混乱度的增大, 与原子振动频率变化有关:

ΔSV = 3K ln
ν
ν′

ν′为空位周围原子的最终频率, ν为这些原子的起始频率,形成空位有增加原子振动振幅, 减

少振动频率的趋势,ν/ν′> 1, ΔSV 为正值。

结构熵故由波耳兹曼定律确定:

ΔSC = S( n 个空位) - S( 0个空位)

= K ln Wn - K ln W 0

式中, Wn 表示在由 N 个原子和 n 个空位在 N + n 个结点上可能排列的方式数目:

Wn =
( N + n) !

N ! n!

W 0 为没有空位时, N 个原子在 N 个结点上的分布方式, 只有一种, W0 = 1, ln W0 = 0。

因此,

ΔS C = K ln
( N + n) !

N ! n!

= K [ ln( N + n) ! - ln N ! - ln n! ]

根据 Stir ing 公式, ln x ! = x ln x - x , ( x 足够大)可导出:

ΔSC = K N ln
N + n

N
+ n ln

N + n
n

( 5-86)

N + n> N 和 n, 故 ΔSC 为正值。

将式( 5-86)代入式( 5-85) :

ΔG = n(ΔE V - TΔSV ) - K T N ln
N + n

N
+ nln

N + n
n

( 5-87)

空位引起吉布斯自由能变化ΔG与空位数 n 的关系如图 5-35所示,内能项( nΔE V)使吉布斯

自由能增高,熵项( TΔS )使吉布斯自由能降低, 故吉布斯自由能为有极小点的曲线。

图 5-35 空位吉布斯自由能曲线
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由
dΔG
dn

= 0,可确定相应吉布斯自由能最低点的空位浓度:

dΔG
dn

= ΔE V - TΔSV - K T
dΔS C

dn

= ΔE V - TΔSV + K T ln
n

N + n
= 0

ln
n

N + n
=

- ΔE V

K T
+
ΔSV

K

C0 =
n

N + n
= exp -

ΔE V

K T
+
ΔSV

K

= A ¡¤exp( - ΔE V/ K T ) = A ¡¤exp( - Q f / RT ) ( 5-88)

式中, A = expΔSV / K , 估计为 1～10。Q f 为 1 mol空位形成激活能, Q f = N aΔE V ( J / mol) , R=

K N a , N a 为阿佛加德罗常数。

以上热力学分析说明在一定温度下,空位有平衡浓度, 此时系统吉布斯自由能最低, 所

以空位是热力学稳定缺陷,不可能消除。

当系统中存在过饱和空位时,系统吉布斯自由能增加, 如下式所示:

ΔμV = RT ln
nV
n0V

式中, nV 为实际空位数, n
0
V 为平衡空位数。由于过饱和空位的存在,会引起空位的运动、聚合

和消失。

5.7.2 位错的热力学分析

通过结晶和塑性变形,可在晶体中形成位错, 引起系统中能量变化,ΔG= ΔH - TΔS。由

于形成位错,晶体中体积和熵变化不大, 可以忽略。因此, 系统吉布斯自由能变化主要取决于

位错线应变能引起内能的变化,即

ΔG = ΔU = E d

对各种类型位错,其应变能(单位长度)为:

E d =
Gb2

4πK
ln

R
r 0

式中, b为位错柏氏矢量, G为切变弹性模量, R 为位错应力场作用范围, 相当于位错间距, r 0

为位错中心严重错排区范围。故吉布斯自由能为:

ΔG = l E d =
Gb2

4πK
ln

R
r 0

¡¤l

随位错线长度和 b
2 增加,系统吉布斯自由能增大。因此,位错是一热力学不稳定缺陷, 采用

特殊制备方法可以获得无位错晶体——晶须。

同时, 位错为降低其能量, 可以发生分解和合成反应,形成扩展位错、会合位错、压杆位

错、L-C 位错等多种位错组态。

如体心立方晶体中,有反应:

a
2

[ 111] +
a
2

[ 1 1 1] → a [ 100]

反应前,

·643·



E 1αi∑b2
i =

a
2

4
[ 12 + 12 + 12 ] +

a
2

4
[ 12 + 12 + 12 ]

=
3
2

a
2

反应后, E 2α∑b2
j = a 2 。能量降低,故两个全位错反应形成新的位错。

面心立方晶体中,可举出以下反应:

a
2

[ 101] +
a
6

[ 121] →
a
3

[ 111]

反应后, b
2
由 2/ 3a

2
降至 1/ 3a

2
,使能量降低:

a
2

[ 110] →
a
6

[ 211] +
a
6

[ 121]

反应前能量 E r∝
a 2

2
, 反应后能量 E 2∝

a2

3
,反应使能量降低, 形成二分位错及其间包含一片层

错的扩展位错。

5.7.3 界面的热力学分析

晶体材料中的界面包括固相与气相之间的界面(表面)和固相内部晶粒之间的界面(晶

界)以及异相之间的界面(相界)。

表面原子偏离平衡位置, 原子排列较内部不规则,使能量增加, 故需消耗功以补偿能量

的增加,所消耗的功与表面积的增加成正比:

δW = - γdA

式中,γ为比例常数,

由热力学第一定律,体系内能变化为:

dU = δQ - δW

对可逆过程:

δQ = T dS

故 dU = T dS + γdA ( 5-89)

由 G = H - T S

dG = dH - T dS - SdT

  在恒压、恒温和体积不变时,

dH = dU

dT = 0

以( 5-89)式代入,得:

dG = T dS + γdA - T dS = γ¡¤dA ( 5-90)

在 T , P , V 为常数,γ不是 A 的函数, ( 5-90)式积分,可得:

∫
表

0
dG = γ∫

A

0
dA

G表 = γ¡¤A ( 5-91)

因此, γ=
G表
A

,说明 γ的物理意义是单位表面积所具有的表面吉布斯自由能,或比表面吉布

斯自由能、比表面能。
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形成表面需外力作功,设作用于表面切线方向的力为 F , 使长 l 的表面沿受力方向伸长

dx , 表面增加 dA= ldx ,外力作功:

δW = F dx =
F
l

( ldx ) =
F
l

dA

又 δW = γdA

故 γ=
F
l

因此,γ也是沿液体表面作用在单位长度上的力, 即表面张力。表面张力和比表面吉布斯自

由能数值相同,单位不同。

由 dG= γdA 关系可以得知所有涉及界面的过程变化均在于降低界面吉布斯自由能, 其

途径一是改变界面张力γ,二是减小表面积。凝固时的不均匀形核,相变时形成的过渡相, 均

与界面张力γ的变化有关,晶粒长大和第二相粒子的长大、以及界面与第二相粒子的相互作

用均与界面积的变化、减小有关。具体内容在有关章节中讨论, 此处不再深入讨论。

5.8 相变热力学

前已指出,系统中发生转变的热力学条件是 ΔG< 0, 同时, ΔG 的数值给出转变驱动力

大小, 单组元系材料转变驱动力可由参加转变两相的自由焓-温度曲线确定, 如 5.3节中所

讨论的凝固转变。单组元系材料中的固态相变,如同素异构转变, 也可以类似方法确定其相

变驱动力。本节主要讨论在二元合金中所发生的固态相变。

5.8.1 固溶体脱溶分解的驱动力

过饱和固溶体的分解是固态中一种典型的相变。如在一定温度下,α固溶体中析出 β固

溶体或其他中间相,其吉布斯自由能曲线如图 5-36所示。由吉布斯自由能曲线可确定析出

新相转变的驱动力。

图 5-36 固相析出时的吉布斯自由能变化
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图示成分为 x0 的合金, 转变前为 α固溶体, 其吉布斯自由能为 P 点所代表的 G0 , 转变

后为成分为 xα的 α相和成分为 xβ的 β相的混合物, 吉布斯自由能为 m 点所代表的 Gm , 转

变的总驱动力是两相达到平衡成分时的吉布斯自由能差ΔG0 = G0 - Gm。但在转变开始时, α

相的成分并未达到平衡成分, 而与其原始成分 x 0 接近, 如 x 1。此时的驱动力与总驱动力不

同,可推导如下。

开始转变, 具有β相成分 xβ的少量物质自α相析出, 1 mol 合金中, B 组元为 xβ, A 组元

为 1- xβ,系统吉布斯自由能降低:

ΔG1 = μαA ( 1 - xβ) + μαB ( xβ) ( 5-92)

以线段 cd 表示。形成 β相,系统吉布斯自由能升高:

ΔG2 = μ
β
A ( 1 - xβ) + μ

β
B xβ ( 5-93)

以线段 d b表示。总的吉布斯自由能变化提供转变驱动力:

ΔG = ΔG2 - ΔG1 = d b - cd = - bc ( 5-94)

故线段 bc代表起始转变驱动力,为负值, 转变可自发进行。

另一推导方法可得到一致的结果。当均匀亚稳固溶体中出现较大的浓度起伏, 起伏可成

为新相的核胚。如在浓度为 x0 的α中出现由n1 摩尔组成的浓度为 x1 为原子集团, 其吉布斯

自由能值为 G1 , 以及由 n2 摩尔组成的、浓度为 xβ的原子集团, 其吉布斯自由能值为 Gβ, 此

时合金系统吉布斯自由能增量为:

ΔG = ( n1 G1 + n2 Gβ) - ( n1 + n2 ) G0

= n1 ( G1 - G0 ) + n2 ( Gβ - G0 ) ( 5-95)

根据质量平衡规则,有

n1 x 1 + n2xβ= ( n1 + n2 ) x 0

n1 ( x 0 - x 1 ) = n2 ( xβ - x 0 ) ( 5-96)

因此,

ΔG = n2 ( Gβ - G0 ) +
( G1 - G0 ) ( xβ - x0 )

x0 - x 1
( 5-97)

因 x 1 很近于 x 0 , 可近似写为:

G1 - G0

x 0 - x 1
= -

dG
dx x

0

( 5-98)

式中
dG
dx x

0

代表浓度为 x 0 处的吉布斯自由能曲线的斜率, 将式 ( 5-98)代入式 ( 5-97) , 式

( 5-97)变为:

ΔG = n2 ( Gβ - G0 ) - ( xβ - x 0 )
dG
dx x

0

( 5-99)

对照图 5-35的几何关系, 可见:

Gβ= db

G0 = d o

( xβ - x 0 )
dG
dx x

0

= oc

代入式( 5-99) ,得到:
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ΔG = n2 ( db - d o - oc) = n2 ( - bc)

ΔG/ n2 = - bc

即摩尔吉布斯自由能变化,或转变驱动力, 以线段 bc表示。

由以上结果可以归纳图解法确定转变驱动力的方法为:过 α相吉布斯自由能曲线上相

应母相成分之点 P 作切线, 与相应析出新相 β的成分垂线相交于 c点, 与 β相吉布斯自由

能曲线交于切点 b。则线段 bc代表 α→β转变开始的驱动力(ΔG)。

5.8.2 由驱动力看新相形成的规律

前面讨论一定温度下,α和 β相为稳定平衡相, 在 ΔG< 0的驱动力下, 发生 α相向 β相

的转变。

图 5-37 形成亚稳相的驱动力

当系统中除稳定平衡相 α, β外, 还有亚稳

γ相, 具有较高的吉布斯自由能曲线, 如图 5-37

所示。自 α相形成 γ相的驱动力 ΔG
α→γ
大于形

成稳定相 β的驱动力 ΔG
α→β

, 则在该温度下形

成亚稳γ相,与 α相出现亚稳平衡。

当合金中先存在成分为 x 0 的亚稳相 γ时,

如图 5-38 所示, 将影响稳定相的形成, 过 x 0 作

切线得出 α、β两相形成的驱动力, ΔG
γ→α
为负

值, ΔG
γ→β为正值, 因此, γ中可析出 α相, 而不

能形成 β相。只有当α相形成后,α与γ处于平衡态以后,对 β相才有析出的驱动力, β相可

以形成。故由吉布斯自由能曲线驱动力的分析可判断新相形成的顺序。

图 5-38 亚稳相 γ存在 ,影响稳定相形成 图 5-39 驱动力分析更为复杂的析出顺序

由图 5-39可以得出更为复杂的析出顺序, x 0 成分的 γ相发生转变, 由过 x 0 点作 γ相吉

布斯自由能曲线的切线可以看出,α相析出的驱动力 ΔG
γ→α
很大, α可作为稳定相而形成。而

ΔG
γ→β
为正值,故β相不能自γ相中形成, 但γ相对δ相的形成有一定的驱动力, 可形成成分

为 x 0 的δ相,作 δ相的吉布斯自由能切线可见形成 β相的驱动力ΔG
δ→β很大, β可作为稳定

相而形成,最后形成 α相与β相的稳定平衡。
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5.8.3 调幅分解

在图 5-40( a )所示具有固溶度间隙的相图中,取成分为 x 的 α固溶体合金由 T 2 急冷至

图 5-40 ^调幅分解的相变驱动力( b)

和对应的部分相图( a )

T 1 温度, 其对应的吉布斯自由能曲线如图 5-40

( b)所示。相图中的虚线, 对应于吉布斯自由能

曲线上
d2G
dx 2 = 0 的拐点, 虚线以内的成分范围,

所对应的吉布斯自由能曲线具有
d2G
dx

2 < 0 的特

点, 虚线与实线之间的成分范围, 则有
d

2
G

dx
2 > 0

的特点。

成分为 x 的 α固溶体处于虚线范围内, 其

吉布斯自由能为 Gα, 此合金热力学不稳定, 有

分解趋势, 形成富 A (α1 )和富 B(α2 )相, 设偏聚

区的成分为: ( x + Δx )和( x - Δx ) ,则偏聚分解

后的吉布斯自由能变化为:

ΔG = Gα
1

+ α
2

- Gα

=
1
2

[ G( x + Δx ) + G( x - Δx ) ] - G( x ) ]

对 G( x + Δx )和 G( x - Δx )作泰勒级数展开, 得

到:

ΔG =
1
2

G( x ) +
dG
dx

(Δx ) +
d2G
dx 2

(Δx ) 2

2
+ G( x ) +

dG
dx

( - Δx )

+
d2 G
dx 2

( - Δx ) 2

2
- G( x ) =

1
2

d2G
dx 2 (Δx )

2
( 5-100)

因虚线内的成分,
d2 G
dx 2 < 0,故发生偏聚, 形成不均匀的两相,引起系统吉布斯自由能的变化:

ΔG < 0

图 5-41 �调幅限外合金吉布斯

自由能的变化

故这种过程可自发进行。直至分解为具有切点成分 x 1 ,

x 2 的两相达吉布斯自由能最低的状态。

这种反应叫调幅分解,相图中的虚线叫调幅界限, 在

虚线以内的合金
d2 G
dx 2 < 0, ΔG< 0 都可发生调幅分解。

可以看出,调幅分解的特点是在不稳定固溶体中出现任

何微小的成分起伏(形成富 A 和富 B 区 )都可使系统的

吉布斯自由能下降,其过程是一不断增幅的上坡扩散长

大过程,最后形成结构相同、成分不同的两相。与之相反,

在调幅界限以外的合金, 如图 5-41 所示的 x 0 成分的合

金,
d2G
dx 2 > 0 , 小的浓度起伏将引起系统吉布斯自由能的升高, ΔG> 0, 只有成分起伏超过
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x a 才能使体系吉布斯自由能下降,因此,这类合金的分解成分不是连续变化的, 不是简单的

扩散长大过程, 必需通过具有 x a 成分新相核心的形成和长大来完成, 而形成新相核心还需

克服热力学势垒。

热力学分析为固态相变提供判据,关于固态相变的各种类型, 生核、长大过程, 相变动力

学,晶体学等内容将在本书固态相变的有关内容中具体讨论。

习  题

5-1 假设 ΔH 及ΔS 与温度无关, 试证明金属在熔点以上不可能发生凝固。

5-2 在 286K 时, α-Sn�β-Sn 的 ΔH = 2095J / mol, Sn 的摩尔质量 M = 118. 7g/ mol,

α-Sn密度 ρα-Sn为 5.75g/ cm
3 , β-Sn 密度 ρβ-S n为 7.28g/ cm

3 , 试计算在 10MPa 下 α-Sn�β-Sn

相变温度的改变。

5-3 试由二元系固溶体吉布斯自由能曲线说明固溶体中出现成分不均匀在热力学上

是不稳定的。

图 5-42 包晶相图

5-4 一二元合金由 α固溶体和 β中间相所组成,

试由固溶体和中间相吉布斯自由能曲线说明组成中间

相组元间的亲和力愈大, 与中间相相邻的固溶体的溶

解度愈小。

5-5 画出图 5-42相图在指定温度下的吉布斯自

由能-成分曲线。

5-6 设金属 A 和金属 B 在液相和固相都能完全

互溶, 且为理想溶液, 并设 T A , T B和 ΔH A ,ΔH B分别为

A , B金属的熔点和熔化热, 试导出在相图中表示固相

线和液相线的一般方程。

5-7 金属 A 和金属 B 在液态能互溶而在固态完全不能互溶, 它们的熔点为 800K 和

945K ,熔化热为 2.5 K J·mol
- 1
和 4. 0 K J·mol

- 1
。假设形成理想溶液, 试绘出计算所得相

图并求共晶点和成分。
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第 6 章 相  图

6.1 概  述

6.1.1 研究相图的意义

  金属及其他工程材料的性能决定于其内部的组织、结构, 金属等材料的组织又由基本的

相所组成。由一个相所组成的组织叫单相组织, 两个或两个以上的相组成的叫两相或多相组

织。材料中相的状态是研究组织的基础。

金属或其他材料内部相的状态由其成分和所处温度来决定。相图就是用来表示材料相

的状态和温度及成分关系的综合图形, 其所表示的相的状态是平衡状态, 因而是在一定温

度、成分条件下热力学最稳定、自由焓最低的状态。

相图是材料科学的基础内容。在材料工程中有重要意义,可举出以下应用的有关方面。

( 1) 研制、开发新材料,确定材料成分

根据研制合金工程应用的工况条件和性能要求, 利用已有合金系的相图和相图与性能

关系的知识, 可选定合金系和确定合金成分。对陶瓷材料, 根据 Al 2O 3-SiO 2 系统相图, 可以

找出铝硅质耐火材料的合适组成, 根据 CaO-A l 2O 3-SiO 2 系统相图设计容易烧成的、性能优

良的水泥熟料配方。

( 2) 利用相图制订材料生产和处理工艺

一般金属材料主要的生产过程是熔炼、铸造获得铸锭或铸件, 铸锭再经锻轧热变形生产

出锻坯、锻件或型材, 加工后的零、部件须进行热处理以改善性能;陶瓷材料和部分金属材

料采用粉末冶金方法生产,压制成形, 固态烧结。在材料的生产和处理中,熔炼和浇注温度、

热变形温度范围、烧结温度、热处理类型以及工艺参数均可由该合金或陶瓷材料的相图作为

依据来制订。

( 3) 利用相图分析平衡态的组织和推断不平衡态可能的组织变化

根据相图可确定形成单相组织或两相组织,组织中相的分布和数量;不平衡状态下组织

的可能变化趋势和特征。

( 4) 利用相图与性能关系预测材料性能

相图与材料的力学性能、物理性能以及工艺性能都有一定关系, 因而可根据材料的相图

预测其有关性能。

( 5) 利用相图进行材料生产过程中的故障分析

如工件在热加工中出现的一些缺陷、废品, 可根据某些杂质元素在相图中可能的反应予

以分析和控制。

6.1.2 相图的表示方法

表示二组元系统相的平衡状态与温度、成分关系的二元相图是平面图形, 以纵轴表示温
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度,横轴表示合金成分。成分的表示有两种方法: 即质量分数和摩尔分数。二者之间有换算

关系。如 A 组元的质量分数为 a、摩尔分数为 x A ,其相对原子量为 m; B 组元的质量分数为

b、摩尔分数为 x B ,其相对原子量为 n, 则

x A =
a/ m

a / m + b/ n

x B =
b/ n

a / m + b/ n

6.1.3 相图的建立

前已指出, 通过热力学的计算和分析建立相图, 利用已有的热力学参数,可作出不同温

度、成分下各相的吉布斯自由能曲线, 确定不同温度、成分下平衡存在的相的状态和成分, 绘

制出不同合金的相图,或者通过热力学计算, 求出有关数据,直接作出相图。计算机的广泛使

用为计算相图提供了有利的条件,从长远发展看, 相图的计算确定是有很大潜力的。

实际金属材料或陶瓷材料相图的建立主要依靠实验的方法。常用的有两类基本方法

——动态垂直截线法和静态水平截线法。

6.1.3.1 动态垂直截线法

此类方法是取不同成分的合金,在相图的成分坐标上引出垂直线, 如图 6-1所示。

图 6-1 垂直截线法测定相图

为测定 A-B 系相图, 在纯组元 A 和 B 之间配制

不同成分的合金, 成分间隔愈小, 合金数目愈多, 试验

愈准确。本例间隔取 0.2,则试验合金有:

1 �A 0 �. 8A 0 9. 6A 0 }. 4A 0 �. 2A 0 ;A

0 �B 0 �. 2B 0 ;. 4B 0 �. 6B 0 �. 8B 1 =B

  对每一合金, 经熔化、混合均匀后, 测定其在缓慢

冷却条件下,性能随温度的变化。在有相变发生时, 合

金系统的状态和结构发生变化, 相应的物理化学性质

也会有突变, 根据性能突变点对应的温度可以作出相

图。

( 1) 热分析法 是应用最多、最普遍的动态法, 用以测定在冷却过程中热效应的变化。

热分析采用的装置如图 6-2所示,热电偶置于熔化液态金属中,通过测温仪表可测出冷却过

程中温度随时间的变化,并作出冷却曲线, 具有图 6-3所示形式。

在系统中没有转变发生, 只有均匀冷却, 得到一条光滑曲线, 如曲线 a ;在有结晶发生

时,放出潜热,引起冷却曲线变化, 当潜热释放与散热相抵消, 则停止降温, 在冷却曲线上出

现水平段,如曲线 b表示纯金属结晶或二元合金中发生某些三相反应转变时的情况;当放出

潜热不足以抵消散热,仅使降温减慢, 则引起冷却曲线的转折, 如曲线 c;在某些合金系统中

也可出现曲线转折和水平段的综合情况,如曲线 d , 转折点和水平段对应的温度或温度范围

就是合金在冷却中发生转变的温度或温度范围。对每个合金都可通过冷却曲线测出其结晶

或转变的临界点, 将不同成分合金的临界点画在温度-成分图相应合金的成分垂直截线上,

连接具有相同转变特性的临界点,即可得到 A-B 合金的相图。如图 6-4、图 6-5给出最简单
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图 6-2 热分析装置示意图 图 6-3 典型冷却曲线  

图 6-4 热分析法测冷却曲线及二元匀晶相图

图 6-5 热分析法测二元共晶相图

的两种基本相图。

( 2) 热膨胀法 材料在发生转变时常伴随有体积或长度的变化, 测量试样长度随温度

的变化, 作出热膨胀曲线, 由曲线上的转折点可找到转变的临界点, 测出不同成分合金的临

界点,标注在相应成分的垂直截线上, 可作出对应的相图。此法适用于测定固态下发生的转

变,图 6-6给出由热膨胀曲线测定相图的示意图。

( 3) 电阻法 物质在不同温度下的电阻率是不同的,在转变前后, 物质的电阻率随温度

的变化规律也不同。根据此原理,测定不同成分试样的电阻率 ρ随温度变化的曲线, 由曲线
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图 6-6 热膨胀法测相图示意图 图 6-7 电阻法测相图

上的转折点找出转变的临界点,可作出相图, 如图 6-7所示。

6.1.3.2 静态水平截线法

此类方法主要用于测定固态下发生的转变。取一系列不同成分的合金,在不同温度下,

图 6-8 cX射线测点阵常数确定

相图固溶线

长时间加热、保温, 建立平衡状态, 然后将试样迅速放入

冷却液中使其急冷,以保持高温时的平衡状态, 在室温下

测定不同成分试样在上述一定温度加热后急冷状态的某

些参数(如点阵常数)和性能(如硬度、电阻率、热膨胀和

磁性等 ) , 当有转变发生、相的状态改变, 性能发生突变,

突变处即为固态转变的临界点, 在相图对应不同温度的

水平线上标注出这些临界点, 连接得出相图中的转变相

界线。图 6-8示出用 X射线测定点阵常数, 以确定相图中

的固溶度曲线。

采用以上动态或静态的试验方法测定相图, 其精确

程度取决于试验条件,影响相图精确程度的因素主要有:

( 1) 材料纯度 原材料纯度愈高, 试验愈准确。

( 2) 仪器灵敏度和研究方法的选择 研究方法选择

合理、正确、仪器精度高,试验准确。

( 3) 样品平衡条件的控制 垂直截线法中样品冷却

速度愈慢,水平截线法中样品退火愈充分, 试验接近平衡

条件,测定相图愈准确。

( 4) 主观因素 人为误差。

因此,同一合金系, 不同研究者,不同历史年代, 测出的相图会有不同。一般, 较新文献所

报道的相图比早期报道的相图更为准确, 这是由于科技的进步、试验装置的发展、试验条件

的改善、试验材料的纯净所致。

由于试验条件或材料等因素引起所测相图的误差, 也可由热力学进行分析、校核,凡违

反热力学平衡条件的相图是错误的。
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6.1.4 相图的类型和结构

对不同材料系统相图型式不同。常见的相图类型有:

( 1) 二组元在液态无限溶解, 固态下也无限溶解,形成连续固溶体的匀晶相图。

( 2) 二组元在液态无限溶解, 固态有限溶解,有共晶反应, 形成机械混合物的共晶相图。

( 3) 二组元在液态无限溶解, 固态有限溶解,有包晶反应的包晶相图。

( 4) 二组元在液态无限溶解, 固态形成化合物的相图。

( 5) 二组元在液态无限溶解, 固态有共析或包析转变的相图。

( 6) 二组元在液态有限溶解, 有偏晶或合晶反应的相图。

( 7) 其他相图。

相图类型不同,但其基本结构一致, 每一相图都包括以下部分:

( 1) 组元 是组成相图的独立组成物, 作为组元的条件有二: 一是有确定的熔点,二是

不会转化为其他组成物。组元可以是纯的元素,如金属材料的纯金属, 也可以是稳定的化合

物,如陶瓷材料的 Al 2 O3 , SiO 2 等。

( 2) 相区 相图中代表不同相的状态的区域叫相区,相区可分为单相区和双相区。单相

区中液相一般以 L 表示,当有几个固态单相区时, 则由左向右依次以α, β, γ等符号表示。在

两个单相区之间有对应的两相区存在。

( 3) 相界线 在相图上将各相区分隔开的线叫相界线, 由于相界线的特性不同,可区分

为:

① 液相线 其上全为液相,线下有固相出现, 可以表示为
L

L+ α
。

② 固相线 其下全为固相,可表示为
L+ α
α
。

③ 固溶线 当单相固溶体处于有限溶解时, 其饱和溶解度决定于温度, 温度降低, 溶解

度减少,因此自固溶体中析出第二相, 相图中以固溶线反应这种析出转变。

④ 水平反应线 在共晶、包晶等类型相图中有水平线, 代表在此恒定温度下发生某种

三相反应。

⑤ 其他相界线 不具有以上特性,仅作为相区分界线的相界线。

( 4) 组织区 组织是指在显微镜下观察, 具有独特形态的组成部分。组织由相组成, 有

单相组织和两相组织, 无论单相或两相组织, 由于相的形状、分布不同, 在显微镜下特征不

同,因而显示不同的组织。

组织区指室温下具有不同组织状态的区域,在图 6-4 所示匀晶相图中,组织是单相的α,

组织区与相区一致, 在图 6-5所示的二元共晶相图中,组织区与相区不同, 在以下各类相图

的分析中具体讨论。

6.2 相律和杠杆定律

相律和杠杆定律是分析相图的两个重要依据。相律用以说明合金或其他材料在平衡结

晶过程中温度和相成分的变化;而杠杆定律则定量给出结晶过程中两相的相对量的变化和

最后形成组织中两相的相对量以及组织的相对量。
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6.2.1 相律

相律是表示材料系统相平衡条件的热力学表达式,具体表示系统的自由度、组元数和相

数之间的关系,以公式表示如下

f = c - p + 1 ( 6-1)

式中, c为组元数, p 为相数, f 为自由度数。自由度数指在结晶过程中, 保持相数不变的平衡

条件下,影响状态的内外部因素中可以独立发生变动的数目, 由于所研究系统一般在恒定压

力下发生转变,因此影响因素主要是温度和相成分。

相律可由热力学相平衡条件推导,由影响状态的可变因素减去相平衡决定的条件数即

可确定自由度数。

影响系统平衡状态的可变因素除温度外, 还有各相的成分,在二元系的单相中, 只有一

个成分可变、三元系的单相则有两个成分可变, 假设系统中有 p 个相, c个组元,则相成分引

起的变数有 p ( c- 1)个。系统总的变数应为

p ( c - 1) + 1 ( 6-2)

  平衡条件数由热力学相平衡条件确定, 在多相平衡时, 组元在各相间化学位相等,有以

下关系:

μ
1
1 = μ

2
1 = μ

3
1 = ⋯ = μ

p
1

μ12 = μ22 = μ32 = ⋯ = μp2

┆

μ1c = μ2c = μ3c = ⋯ = μpc

符号的下角标表示组元,上角标表示相,每个组元可写出 p - 1个等式, c个组元的平衡条件

总数应为:

c( p - 1) ( 6-3)

由式( 6-2) , 式( 6-3)可求出自由度数:

f = 变数 - 条件数

= p ( c - 1) + 1 - c( p - 1)

= c - p + 1

即( 6-1)式所示的关系。

利用相律可分析相图平衡状态下各相区反应中温度和相成分的变化。以二元系为例, 对

两相区中的两相反应,如 L→α,组元数为 2, 相数为 2, 则自由度数:

f = c - p + 1 = 2 - 2 + 1 = 1

说明在两相反应过程中,有一个可独立变动的参数, 另外的参数则随之变化,如温度变化, 则

相的成分相应变化,或相成分变化, 则温度相应变化。当温度固定,二相成分也一定, 相应于

一定温度下两相吉布斯自由能曲线公切线切点所对应平衡相的成分,温度变化。两相吉布斯

自由能曲线变化,相应两相平衡成分也发生变化。一个自由度说明反应在一个温度范围进

行。对二元系相图中发生的三相反应,如 L→α+ β, 相数为 3,则自由度数:

f = c - p + 1 = 2 - 3 + 1 = 0

说明在保持平衡的三相反应过程中没有任何一个独立的变数,因而温度恒定, 参加反应的三

相成分不变,故三相反应也叫无变数反应。在相图中三相反应对应一条水平线。对单相区,
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自由度数为 2,说明温度和相成分变化仍能保持平衡状态, 当合金成分确定, 相成分限定, 则

实际只有一个温度变数。

此外,根据相律, 也可确定合金系中可能出现的最多相数,由于自由度数最小为零, 故

f = c - p + 1 = 0

p = c + 1 ( 6-4)

二元系中,最多相数为 3个, 三元系中,最多出现 4相, 依次类推。

利用相律可检验和校核相图中出现的错误,凡违背相律、在热力学上不符合平衡状态的

相图必然是错误的。图 6-9示出部分相图中 α和 β相区被一条相界线分开, 根据相律分析,

对合金 1,当发生 α→β二相反应时, f = 1, 反应中温度可变, 应有两相区存在, 图示一条线显

然是错误的,但由于试验条件的限制, 不能精确测出窄的两相区范围,则可以虚线表示。

图 6-9 利用相律校核相图 图 6-10 杠杆定律示意图

6.2.2 杠杆定律

在分析合金结晶过程时,可以杠杆定律定量确定两相共存状态下两相的相对量。以形成

固溶体的匀晶相图为例(见图 6-10) ,在 T 1 温度下,成分 x 的合金处于 L + α两相共存状态,

设液相量为 QL , 固相量为 Qα, 合金总量为:

Q t = QL + Qα ( 6-5)

又 B 组元在合金中的总量应等于在 L 和 α两相中的量之和, 以式表示

Q t× Ao = QL× Aa + Qα× Ab

以( 6-5)式代入

Qα¡¤Ao + QL ¡¤Ao = QL ¡¤Aa + Qα ¡¤Ab

Qα¡¤( Ab - Ao) = QL ¡¤( Ao - A a)

bo ¡¤Qα= a o ¡¤QL

可变换为

Qα
QL

=
a o
bo

( 6-6)

此关系符合力学杠杆原理,因杠杆支点不同, 可有三种表达方式,如图 6-11所示。

图中( a )以合金成分 o为支点, 二相成分为端点, 其杠杆关系为 Qα·ob= QL· ao; 或
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图 6-11 杠杆支点的不同位置

Qα
QL

=
ao
bo
。( b)以 L 相成分为支点, 杠杆关系为 Q t·ao= Qα·a b, 或

Qα
Qt

=
a o
a b

, ( c)以α相成分为

支点,其杠杆关系为 QL·a b= Q t·bo, 或
QL

Q t
=

bo
a b
。因此, 利用杠杆定律可根据相图上的成分

线段确定两相的相对含量。

6.3 二元匀晶相图

二组元在液态无限溶解, 在固态也无限溶解, 形成固溶体的二元相图叫二元匀晶相图。

在金属材料中可以举出 Cu-Ni, Fe-Cr, Ag-Au, W-Mo, Nb-T i, Cr-Mo, Cd-Mg, Pt -Rh 等合金

系具有匀晶相图。以下以 Cu-Ni合金为例进行讨论。

6.3.1 图形分析

Cu-Ni 相图如图 6-12所示。

图 6-12 Cu-Ni 相图

组元为 Cu , Ni,在成分线二端。相界线有液相线和固相线,液相线以上全为液相, 以下有

固相出现,故液相线是 L/ L+ α分界线。固相线以下全为固相α,以上有液相, 故是 L+ α/α分

界线。相区有 L 和 α两个单相区和一个 L+ α的双相区。
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6.3.2 结晶过程分析

以 Cu-0. 3Ni合金为例,分析合金在平衡状态下的结晶过程。首先画出其冷却曲线, 如

图 6-13所示意。

冷却过程中, 温度 0—1 范围, 合金为液态, 1点仍为液态;温度 1—2 范围, 有两相反应

L→α发生, 根据相律,反应过程中, 两相共存,自由度为 1,故温度可变, 结晶在一个温度范围

进行。在反应过程中, 两相的成分和量在变化,液相成分沿图 6-12中液相线 1 2′变化, 固相α

成分沿固相线 1′2段变化。一定温度下, 两相成分固定,如 T 1 温度下, 液相成分 a 1 ,α相成分

b1 ; T 2 温度下, 液相成分 a 2 ,α相成分 b2。两相的量也在过程中变化,一定温度下两相的量比

可由杠杆定律确定, 可以看出, 随结晶过程进行,α相量增加,液相量减少,直至温度 2时, 全

部形成α相, 液相消失。温度 2—3范围, 不发生变化,在温度 3点或室温下, 全部为α相。

匀晶合金在室温下的组织为单相固溶体,由单一晶粒所组成,类似纯金属, 如图 6-14 所

示。

图 6-13 Cu-0. 3Ni 合金的冷却曲线 图 6-14 Cu -Ni 合金的平衡组织

6.3.3 结晶中的扩散过程分析

如前所述, 固相 α在形成过程中成分是变化的, 与合金的平均成分不一致, 而在最后形

成成分与合金成分一致的均匀固溶体 α相, 因而结晶过程中有原子的扩散发生, 有两类扩

散, 一种是在单相( L 或 α)内进行的体内扩散, 另一种则是在两相界面处发生的相间扩散。

在图 6-15示出在过冷不大的 T 0 温度下,在成分为 0.3N i的液相内形成极少量固相晶体, 成

分为 b0 , 相应与之平衡的周围液相成分为 a 0 , a 0 稍低于合金的平均成分 1, 因而在液相中出

现浓度梯度, 引起 Ni 原子在液相中的体内扩散, 自液相内部扩散向 α/ L 界面, 使液相界面

浓度提高,破坏与 α相的界面平衡, 为恢复界面平衡, 发生相间扩散, α相由液相结晶出来,
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图 6-15 固溶体结晶中的扩散长大

以降低界面处液相浓度,此时 α相长大,界面向液相推移, 而由于液相界面浓度降低,又引起

液相中的体内扩散和界面处的相间扩散, 直至液相中没有浓度差, 并在 α/ L 界面处保持平

衡浓度,则温度 T 0 下的结晶过程停止。

当温度降至 T 1 , 界面处 α相成分变为 b1 , 与之平衡的液相成分变为 a 1 ,则在液相和 α相

内又出现新的成分不均匀, 引起两相的体内扩散, 体内扩散破坏界面平衡浓度, 通过相间扩

散再恢复平衡浓度,二者交替进行, 新相 α得以长大。过程不断进行, 直至两相内没有浓度

差,界面达到该温度下的平衡浓度为止。

温度降至 T 2 , L、α相中又出现新的不平衡, 再进行类似过程, 结晶出 α相, 直至达到新

的平衡。直至 T f ,全部形成 α相为止。

显然, 为使结晶过程中原子扩散能充分进行,以获得成分均匀的 α相, 极其缓慢的冷却

以保持平衡条件是非常必要的。

6.3.4 非平衡结晶分析

缓慢冷却可以获得平衡状态,形成成分均匀的固溶体。但在实际生产中, 合金铸造时的

图 6-16 固溶体的非平衡结晶

冷却总是在砂模或金属模中进行,冷却较快, 不能

保持平衡状态, 非平衡状态下的结晶过程和最后

得到的组织与平衡状态有很大差别。前已指出, 平

衡结晶过程要求充分的扩散,而在非平衡结晶时,

由于冷却过快,扩散过程来不及进行, 使 α相成分

不均匀。先结晶的部分富 Ni, 后结晶的部分富

Cu。因而, 在结晶中的每一温度瞬间 α的平均浓

度总是高于 α/ L 界面处的平衡浓度, 相图中固相

α的平均成分线与平衡成分线不一致, 如图 6-16

中虚线所示。当α相平均浓度达到合金成分 ( 0.3

N i) ,结晶完成。最后得到的 α固溶体成分不均匀。

因固溶体晶体结晶按树枝状方式进行,因而成分

不均匀沿树枝晶分布, 枝晶的内部主干含高熔点组元 N i多,枝晶外围含低熔点组元 Cu 多,
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形成所谓的“树枝状偏析”或枝晶偏析,如图 6-17所示。因成分不均匀腐蚀性不同, 因而组织

中显示树枝状轮廓和偏析的存在。

图 6-17 Cu-Ni 合金的枝晶偏析组织

树枝状偏析的程度取决于以下因素:

( 1) 冷却速度 冷速愈大, 扩散进行愈不充分,偏析程度愈大。

( 2) 相图的结晶范围愈大, 偏析成分的范围愈大。

枝晶偏析引起性能不均匀, 消除的措施是在高温下进行扩散退火,使原子充分扩散, 成

分均匀化。

6.4 二元共晶相图

二组元在液态无限溶解,固态有限溶解, 通过共晶反应形成两相机械混合物的二元相图

叫二元共晶相图。金属材料中 A l-Si, Al-Sn, P b-Bi, Pb-Sn , Ag-Cu 等合金系以及 Fe-C 合金、

陶瓷材料 MgO-CaO 系中都具有此类相图。下面以 Pb-Sn 系为例讨论。

6.4.1 图形分析

图 6-18示出 Pb-Sn 二元相图。

组元为 Pb 和 Sn ,在成分线两端, 为相图的独立组成物。

相区有单相区 L,α, β相,α为 Sn 在 Pb 中有限溶解的固溶体,β相为 Pb 在 Sn 中有限溶

解的固溶体,两个单相区之间为相应的双相区。双相区中任引一水平线, 可确定与之毗邻的

单相。

相界线有液相线 AOB,固相线 AC 和 BD ,固溶线 CE 和 DF , 沿 CE 线自 α中析出次生

β相,沿 DF 线自β相析出次生α相。水平线 COD 为共晶反应线, 合金在此线对应的温度发
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图 6-18 Pb-Sn 二元相图

生共晶反应,自液相 L 同时析出 α和 β两个固相。以反应式表示:

L O → αC + βD ( 6-7)

根据相律,三相反应的自由度 f = 2- 3+ 1= 0,故共晶反应为无变数反应,反应中温度不变,

参加反应的三相成分恒定。

相图中 O 点为共晶反应点, 共晶反应线与共晶反应点有如下关系。所有共晶反应线成

分范围的合金都发生共晶反应, 而发生共晶反应时液相成分均为 O 点, O 点成分的液相同

时为α、β二相所饱和, 而同时析出两个固相。

具有 O点成分的合金叫共晶合金, O 点以左成分的合金为亚共晶合金, O 点以右为过

共晶合金。

6.4.2 结晶过程分析

( 1) 合金Ⅰ( 0. 1Sn )

其对应冷却曲线如图 6-19所示。

温度 0—1范围为 L 相, 1—2 范围液中析出 α相, L→α, 为二相反应, 自由度 f = 1, 在某

温度范围进行, 2—3范围为 α相, 3—4 范围自α中析出次生 β相, 以βⅡ表示, 以与液中直接

析出的β相区别。最后室温下组织为α+ βⅡ。由杠杆定律可确定:

βⅡ =
EK
EF
× 100% =

0. 1 - 0. 02
1 - 0. 02

× 100% ǚ 8%

  ( 2) 合金Ⅱ( 0. 4Sn )

P b-0. 4 Sn 合金属亚共晶合金, 其冷却曲线如图 6-20所示。

不同温度范围发生的反应和反应前后的状态如下:

0—1 \L 相。

1 L 相。

1—2 L→α, 两相成分和量都发生变化。

2 L 0 + αC ,

αC =
02
CO
× 100% =

0. 619 - 0. 4
0. 619 - 0. 19

× 100% = 51% ;

L 0 = 49%。
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图 6-19 合金Ⅰ的冷却曲线 图 6-20 合金Ⅱ的冷却曲线

  2—2′共晶反应 L 0→αC + βD。

2′ αC + 共晶(αC + βD )。

共晶反应后,α%仍为 51% ,共晶量为 49%。

2′- 3 α中析出次生 β,α→βⅡ ,自液中析出的初生 α相和共晶中的 α相都发生析出, 同

时其成分变化。

3 最后得到 αE + βⅡF
+ (αE + βF )共晶的组织。

从相的状态看,最后为 α+ β二相, 但由于结晶中不同反应形成的相分布形态不同,因而

组织不同。自液中直接形成的 α相叫初生相, 具有树枝状形态,为粗大枝晶, 共晶反应形成的

图 6-21 共晶合金冷却曲线

两相组织为细密层片状组织, 次生的二次 β显微镜下

可见,可作为独立组织。因此最后室温下组织为 α+ βⅡ

+ 共晶(α+ β) 3种。各组织的相对量可由杠杆定律确

定。共晶组织为 49% ,未发生变化。共晶反应后 2′时的

α相在冷却中析出次生 β,其相对量发生变化:

βⅡ = 51%×
0. 19 - 0. 02

1 - 0. 02
× 100% = 8. 85%

初生 α= ( 1 - 0. 49 - 0. 0885) % = 42. 15%

  ( 3) 合金Ⅲ( 0. 619Sn )

P b-0. 619 Sn 合金为共晶合金, 其冷却曲线如图

6-21所示。

温度 0—1 范围为液相, 1—1′范围发生共晶反应,

L 0→αC + βD , 自由度 f = 0,温度不变, 三相成分恒定。共晶反应后得到共晶组织(αC + βD ) , 二

相成层片状相间分布,温度 1′—2范围, 有析出过程,α→βⅡ , β→αⅡ ,析出过程都在共晶组织

内进行, 不改变共晶组织形态, 但共晶中二相成分和相对量发生变化,最后, 室温组织为(αE

+ βF )共晶,室温下两相相对量与共晶温度时不同。

在共晶温度下,共晶中 α相含量:

αC =
OD
CD
× 100% =

0. 975 - 0. 619
0. 975 - 0. 19

× 100% = 45. 4%
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βD = 54. 6%

室温下共晶中α相含量:

αE =
O′F
E F
× 100% =

1 - 0. 619
1 - 0. 02

× 100% = 38. 9%

βF = 61. 1%

  ( 4) 合金Ⅳ( 0. 8 Sn )

过共晶合金结晶过程类似亚共晶合金,最后组织得到:

β+ αⅡ + 共晶(α+ β)

  由上述分析, 不同成分范围合金室温组织不同, 可在相图中给出相应的组织区, 如图

6-22所示。

图 6-22 共晶相图中组织区分析

可划分为 6 个组织区:

Ⅰ �α单相组织        MⅡ %α+ βⅡ

Ⅲ α+ βⅡ+ (α+ β)共晶 Ⅳ (α+ β)共晶

Ⅴ β+ αⅡ+ (α+ β)共晶 Ⅵ β+ αⅡ

可以看出,二相区中, 由两相可组成不同的组织状态。

6.4.3 共晶结晶机理

共晶组织由两相组成, 共晶反应中有两相结晶出来。其中,先结晶出的一相叫领先相,

P b-Sn 系中 α相领先, 由于α相中含 Sn 量低于液相中平均含 Sn 量,则 α相析出后将排出较

多的 Sn,使界面前沿 L 相中 Sn 组元浓度升高, 这样为在 α相周围富 Sn 的 β相的形成创造

浓度条件。此外,α相的界面也可作为β相生核的基底, 促进β相的形成, 这样就形成共晶二

相晶核,这种生核方式叫互激生核。

共晶的长大采取分枝、搭桥方式。α相通过分枝在β相上长大, β相又分枝在 α相上长

大,最后形成两相交替排列的层状, 如图 6-23所示。

实际合金中,二相核心形成后, 呈辐射状自中心向外生长,长成球团状共晶组织, 以保持

能量较低的状态。如图 6-24所示。

共晶长大过程中有液相体内的短程扩散发生,这是由于共晶结晶在一定过冷下进行, 实

际共晶温度低于平衡共晶温度,如图 6-25所示。因而二相层片前沿液相的成分不相同,与 α
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图 6-23 共晶二相晶核的分枝搭桥长大 图 6-24 球团状共晶组织

图 6-25 共晶结晶的过冷

相相邻的液相成分为 O2 , β相界面前沿液相成分为

O1 , 二相界面前沿液相成分的不均匀引起液相内的短

程扩散, Sn 原子自 L 中 α相前沿扩散向 β相前沿, Pb

原子则自β相前沿扩散向 α相前沿,如图 6-23中箭头

所示。液相的短程扩散破坏了α-L 和β-L 的界面平衡,

为恢复平衡,发生α-L 和 β-L 的相间扩散, 使α相和 β

相长大, 如是, 直至液相耗尽, 不同地区出现的共晶球

团相遇为止。

6.4.4 初生相和共晶组织分析

6. 4. 4. 1 亚(过)共晶合金中的初生相组织

  以金属性强的元素为基的固溶体组成的初生相一般为树枝状形态, Pb-Sn 合金中 α相

为黑色树枝晶, β为白色树枝晶, 因在金相截面中截取初生相位置不同, 显示初生相形态有

差别,如图 6-26所示意。

以化合物、中间相组成的初生相具有规则外形, 截面为规则多面体。

6.4.4.2 共晶组织

典型共晶组织大多为层片状或棒状。层片状共晶中二组成相呈片状相间交替排列, 见图

6-27( a ) ;棒状共晶中一相连续构成基体, 另一相呈棒状嵌于其中,如图 6-27( b)所示意。

形成层片状或棒状,决定于两方面因素:

( 1) 两组成相的体积分数

从热力学分析,共晶中二组成相的形态和分布, 应尽量使其界面积最小、界面能最低, 当

前述两种形态的共晶体积相同, 界面积小、界面能低的形态热力学更为稳定,共晶以该种形

态存在。而二种形态共晶在相同体积下具有的界面积大小与组成相的体积分数有关。对层

片状共晶,α相的体积分数可由图 6-27( a )求出如下:
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图 6-26 初生相形态示意图

( a ) 树枝晶  ( b) 截过枝晶的主干  ( c) 截过枝晶的分枝

图 6-27 典型共晶示意图

Vα=
a/λ¡¤Δ¡¤a

2

a
3 =

Δ
λ

( 6-8)

α相的界面积为:

Aα= 2 ¡¤
a
λ

¡¤a2 =
2a

3

λ
( 6-9)

对棒状共晶, 由图 6-27( b)可导出 α相体积分

数:

Vα′=
( a /λ)

2
¡¤
πd

2

4
¡¤a

a 3 =
πd 2

4λ2
( 6-10)

α相界面积为:

Aα′= πd a
a
λ

2

=
πd a

3

λ
2 ( 6-11)

两种形态共晶体积相同,表面积相等的临界条件是:

Aα= Aα′

2a3

λ
=
πd ¡¤a 3

λ2

d =
2λ
π

( 6-12)

此时,对应棒状共晶中 α相的体积分量为:

Vα′=
π

4λ2

π2

4λ
2 =

1
π

= 0. 318

即在棒状共晶中 α相体积百分比为 31.8%时, 两种形态共晶有相同的界面积, 当 α相体积

小于 31.8% , 棒状共晶界面积小于层片状, 棒状共晶热力学稳定,共晶以棒状形态存在, 相

反, 当 α相体积比大于 31.8% , 层片状共晶有较低的界面积, 热力学稳定, 此时共晶以层片
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状形态存在。

( 2) 两组成相界面的比界面能

由于系统总的界面能由总的界面积和单位面积界面能(比界面能)的乘积所决定,因此,

共晶形态的确定不仅与不同形态下界面积的变化有关, 并因不同形态下比界面能的变化而

异。在某些合金中,二种形态下的比界面能不同。一般, 层片状界面在两组成相间有一定位

向关系, 如{111}α‖{0001}β,具有较低的比界面能, 此时尽管一组成相的体积比低于 30% ,

仍形成层片状共晶, 而不形成棒状共晶。如 Sn-Zn 系 Pb-Cd和 Cd-Zn 系的共晶中, 数量较少

的一相分别为 8% , 15%和 23% , 仍保持层片状共晶的分布。

6.4.4.3 离异共晶

在亚(过)共晶合金中,初生相周围的共晶不具有典型的共晶形态, 往往形成二相分离的

离异共晶。这是由于初生相α析出后, 周围共晶液相结晶时,共晶中 α相可依附于初生 α而

长大,使周围液体富化溶质, 形成β相,结果形成 β相孤立分布于 α周围的离异共晶组织。

图 6-28 不平衡状态下出现共晶组织范围 图 6-29 伪共晶区位置

6.4.5 非平衡状态分析

在缓慢冷却平衡状态下,只有共晶成分的合金可获得共晶组织。但在较快冷却的不平衡

图 6-30 Al-Si 合金的伪共晶区

状态,液相处于过冷状态, 此时共晶组织在更低温

度、较宽的成分范围获得, 如图 6-28 中影线所示

液相线延伸的范围。

在过冷条件下, 影线成分范围的液相同时处

于 α和 β二相的过饱和区, 因而在该成分范围的

合金可全部获得共晶组织。这种非共晶成分所得

到的共晶组织叫伪共晶。

由于过冷度增大、结晶速度加快, 液相成分来

不及均匀化,其平均成分偏离液相线, 故伪共晶区

范围小于液相线延长所给的范围, 如图 6-29 所

示。在二组元熔点接近、共晶点居中的合金系具有

对称形态,而在二组元熔点相差较大的合金系, 共
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晶点偏向低熔点一侧,伪共晶区偏移一边, 图 6-30示出 Al-Si系的伪共晶区范围。

伪共晶区对称或偏移的原因与二组成相的结晶速度有关。二相结晶速度接近, 同时结晶

形成伪共晶组织,伪共晶区具有对称形态。若二相结晶速度相差很大, 则结晶较快的相成为

先共晶的初生相,使伪共晶区偏移。而二相结晶速度取决于二相成分和液相成分的差异。与

液相成分接近的一相具有较大的结晶速度, 易生成先共晶的初生相, 显然, 以低熔点组元为

基的相有较大结晶速度,伪共晶区偏向高熔点组元一侧, 在 Al-Si合金中伪共晶区偏向 Si的

一侧,使共晶成分过冷液体先析出 α相,至液相平均成分进入伪共晶区, 才发生共晶反应, 形

成伪共晶,因而共晶成分合金在过冷情况下得到亚共晶合金的组织。

6.5 二元包晶相图

二组元在液态无限溶解,固态下有限溶解、发生包晶反应的相图叫二元包晶相图。可举

出 Cu-Sn, Cu-Zn, A g-Sn, Pt -Ag, Cd-Hg 等合金系,下面以 Pt -A g系为例进行分析。

6.5.1 图形分析

P t-Ag 相图如图 6-31所示。组元为 Pt 和 A g,在相图成分线两端。

图 6-31 Pt-Ag 二元相图

相区有液相、α相和β相 3个单相区, α相为A g 在 Pt 中的固溶体,β相为 Pt 在A g 中的

固溶体,两单相区之间为相应的两相区。

相界线有液相线 ACB,固相线 AE DB,固溶线 EP , DQ 和包晶反应水平线 E DC。与水平

线对应成分的合金在冷却中在水平线相应的温度下发生包晶反应:

L C + αE → βD ( 6-13)

根据相律,三相反应为无变数反应, 温度恒定、三相成分固定不变。

D 点为包晶反应点, 在 D 点成分的合金,可全部发生包晶反应,由液、固两相形成 β相

单相。在水平线上其他成分的合金包晶反应不完全,除生成 β相以外, D 点以右合金有液相

过剩, D 点以左合金有α相过剩。
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6.5.2 结晶过程分析

( 1) 合金Ⅰ

合金Ⅰ对应于 D 点成分,其冷却曲线如图 6-32所示。

图 6-32 合金Ⅰ的冷却曲线

冷却中发生的反应和反应前后的状态可分析如下:

0—1 1为 L 相。

1—2 L→α。

2 L C + αE ,  �L C =
E D
E C
× 100% ,

αE =
DC
E C
× 100%。

2—2′ 包晶反应 L C + αE→βD。

包晶反应时, 一般是 β相在 α相上生核, 形成一层 β

相的外壳,把α相包起来,与 L 相隔绝,然后通过原子

向两边扩散, 消耗 α相和 L 相而长大, 在平衡冷却扩

散充分的条件下,最后全部得到 β相。即 2′为 β。

2′—3 β→αⅡ , β相成分沿 D Q线变化, 同时 α中也析出 βⅡ ,α相成分沿 E P 线变化。

3 室温组织为 αP + βQ, αQ =
3Q
P Q
× 100%。

( 2) 合金Ⅱ

冷却时液相中先析出α相,包晶反应前, 为 L+ α两相状态。包晶反应中因α相量超出包

晶反应所需比例,反应后有 α相过剩,获得 β与 α两相,其相对量比为:

αE =
2D
ED
× 100%

βD =
2E
ED
× 100%

包晶反应后冷却中,α, β相中都有次生相析出, 最后得到组织为 α+ β+ αⅡ + βⅡ ,如次生相与

初生相长在一起,则在组织上无法区分。

( 3) 合金Ⅲ

包晶反应前,自液中析出 α相,包晶反应中, L 相量超出包晶反应所需比例,包晶反应后

有 L 相过剩,获得 L+ β两相,继续冷却, 液中析出β相,之后, β相再析出α相。可写出反应

和反应前后状态如下:

0—1 1, L 相。

1—2 L→α;

2 L C + αE。

2—2′ L C + αE→βD。

2′ L C + βD。

2′—3 L→β,包晶形成的 β相在与 L 相平衡中成分也变化。

3—4 不发生变化,仍为 β相。

4—5 β→αⅡ。

5 β+ αⅡ。
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αⅡ =
5Q
P Q
× 100%

6.5.3 非平衡状态分析

在慢冷平衡条件下,包晶成分合金在包晶反应温度下以一定量比的 α相和 L 相进行反

应,由于扩散充分, 包晶反应得以完全进行,最后 α相消失,全部得到均匀成分的 β相。

但在快冷不平衡条件下, 原子扩散受抑制, 包晶反应不完全, 在 β相包围中的 α相在反

应后仍有残留,这种组织叫核心(或包心)组织。

此外, 图 6-31中成分 E 点的合金在平衡条件下不发生包晶反应, 但在快冷不平衡条件

下由于扩散受抑制, α相出现枝晶偏析, 平均固相线成分偏移, 在包晶反应温度,仍有液相存

在,也可发生包晶反应, 形成β相。

6.6 其他二元相图

6.6.1 液态无限溶解, 固态形成化合物的相图

  二组元在一定原子化合比下会形成化合物, 也可在一定成分范围形成以化合物为基的

固溶体,所形成的化合物或以化合物为基的固溶体是晶体结构不同于组元元素的新相, 位于

相图的中间部分,故也叫中间相。

所形成的化合物或以化合物为基的固溶体按其结晶特点有两种类型, 一种是稳定化合

物,其相图如图 6-33所示。其特点是图形上有独立的熔点, 在熔化前不分解, 而且化合物熔

点一般高于其组成组元的熔点。这种相图可将化合物 Am Bn 看作独立组元, 而将相图一分为

二,分成 A-AmB n 和 Am B n-B 两部分。

图 6-33 形成稳定化合物的相图

稳定化合物相图可举出 Cu-Ti, Fe-P, Fe-B, F e-Zr, Mg-Sn, Mn-Si, Mg-Si等合金系。还

有电子陶瓷中的 N d2O 3-A l2 O3 系形成 N d2 O3·A l 2O 3。

相图上稳定化合物成分附近液、固相线的结构形式可显示化合物的稳定性, 具有尖角形

状液、固相线的化合物有高的稳定性, 在熔化前化合物不发生分解,具有弧形液、固相线的化

合物稳定性不高,在熔化温度附近, 固态化合物发生部分分解。图 6-34示出化合物处液、固

相线的两类结构型式。

另一类是不稳定化合物,如图 6-35所示。其特点是化合物加热到一定温度便发生分解,
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图 6-34 稳定化合物液、固相线的结构

形成一个液相和一个固相, Am Bn→L+ β。而在冷却结晶时, 不稳定化合物可通过包晶反应形

成,其反应式为 L+ β→A mB n。不稳定化合物在相图上无熔点极大点, 相图也不能分开。这类

相图有 Au-Sb , Mg-Ni, N a-Bi等合金系以及 Al 2 O3-SiO2 系 (形成 3Al 2 O3·2SiO2 不稳定化

合物)。

图 6-35 形成不稳定化合物的相图

6.6.2 液态无限溶解, 固态有转变的相图

许多金属在固态有同素异构转变,即在一定温度范围内以一定晶型存在, 温度变化到另

图 6-36 i一组元有同素异构

转变的相图( 1)

一范围, 则以另一种晶型存在。如纯铁从室温到

912℃为体心立方结构, 叫 α-Fe, 912℃到 1394℃为

面 心 立 方 晶 体 结 构, 叫 γ-Fe, 1394℃至 熔 点

( 1538℃)又变为体心立方结构, 与低温 α-F e相区别

命名δ-F e。

由于两组元的同素异构体相互作用不同, 相图

有以下不同形式。

( 1) A 组元有同素异构体 Aα, Aβ; B 组元与 A

的两种同素异构体互不相溶, 形成相图如图 6-36 所

示, Fe-Ag, F e-Pb 系有此类相图。

( 2) A 组元有同素异构体 Aα, Aβ; B 组元与 A

的一种同素异构体可无限互溶,与另一种有限溶解,

其相图如图 6-37 所示。图中 ( a ) 为 B 与 Aα无限互

溶,形成 α相,与 Aβ有限溶解, 形成β相。( b)为 B 与 Aα有限溶解形成α相,与 Aβ无限溶解,

形成β相。( a )图中有包晶反应, L+ β→α, ( b)图中则为匀晶反应 L→β, 并在固态下发生多

晶反应β→α。
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图 6-37 一组元有同素异构转变的相图( 2)

( 3) 两组元都有同素异构转变, 高温相可无限互溶。低温相有限溶解,有共析反应。

其相图如图 6-38所示。

两组元高温相 Aβ和 Bβ可无限互溶形成γ相,低温相相互有限溶解。α为 Bα在 Aα中有

限溶解的固溶体,β为 Aα在 Bα中有限溶解的固溶体。水平线 COD 为共析反应线, 在此线成

分范围的合金发生共析反应,由一固相中同时析出两种固相, γ0→αC + βD ,类似共晶反应, 三

相反应,自由度为零, 反应在恒温下进行, 参加反应的 3相成分固定不变, O 点为共析反应

点。发生共析反应的γ相均具有此成分,在该点成分的合金全部发生共析反应, 最后形成两

相混合的共析组织。O 点以左合金,共析反应前有 α相先析出, 叫先共析相,最后组织为 α+

(α+ β)共析; O 点以右合金先共析相为 β, 最后组织β+ (α+ β)共析。在 Fe-C, Fe-Cu , Cu-A l

等合金系中均有共析反应发生。

图 6-38 两组元有同素异构转变的共析相图 图 6-39 两组元有同素异构体的包析相图

( 4) 两组元同素异构体的高温相无限溶解、低温相有限溶解,有包析反应的相图。如图

6-39 所示。

高温相无限互溶形成 γ相, 低温相有限溶解形成 α和 β相。水平线 MON 为包析反应

线,在该线成分范围的合金发生包析反应:

γM + βN → α0
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类似包晶反应,包析反应为无变数反应。在 Fe-S, Cu-Sn 系中有包析反应发生。

6.6.3 二组元在液态有限溶解的相图

( 1) 二组元在液态有限溶解、有偏晶反应的相图。

有些合金系, 在接近结晶温度时, 液相只能有限溶解, 并发生偏晶反应, 如 N i-Pb, Cu-

P b, Zn-Pb, Mn-Pb , Mg-A g, Fe-Cu , Co-Cu, Fe-Pb, F e-Sn 等合金系,图 6-40 是有偏晶反应的

图 6-40 有偏晶反应的相图

典型相图。

图 中 液 相 线 为 CSMN D , 固 相 线 为

CES F P D。虚线 MON 为液相不熔合线, 其上为

均匀单一液相, 其下为成分不同的两相( L 1 , L2 )。

MN P 水平线为偏晶反应线,发生反应:

L 2N L 1M + βP ( 6-14)

该反应类似共晶反应, 由一相生成两相。不同的

是,反应后得到的不是两个固相, 而是一个液相和

一个固相。作为三相反应, 自由度为零,温度恒定,

3相成分固定不变。下面以合金Ⅰ为例, 分析其结

晶过程。

0—1 1为均匀液相 L。

1—2 L 相有限溶解, 分解出两种液相: L 1

→L 2 , L2→L 1

L 1 相沿 1M 线变化, L 2 相沿 1N 线变化。

2 L 1 + L2。

2—2′ 偏晶反应: L 2→L 1 + β。

2′ L 1 + β。

β=
2M
MP
× 100% ,  L 1 =

2P
MP
× 100%。

  2′—3 L 1→β, L 1 成分沿 MS 变化,β相沿 P F 变化。

3 L 1 + β,

β=
3S
F S
× 100% ,  L 1 =

3F
SF
× 100%

  3—3′ 发生共晶反应: L 1→(α+ β)。

3′ β+ (α+ β)共晶,

β=
3S
F S
× 100% ,  (α+ β) =

3F
SF
× 100%

  3′—4 共晶组织 α中有析出反应: α→βⅡ ,β中无明显析出, 最后组织仍为 β+ (α+ β)

共晶。

在有偏晶反应的合金系, 当二组元密度接近, 由均匀液相分解的两液相可以均匀混合,

而不分层,最后得到比较均匀的组织。若二组元密度相差较大, 如 Cu(或 F e)与 Pb, 则分解后

的两液相将发生分层现象, 含 Pb 多的液相 L2 沉底, 含 Cu (或 Fe)多的液相 L 1 上浮。L 2 以后

发生共晶反应, 形成 Cu, Pb 共晶,最后的组织显著不均匀,上部是 Cu 为主, 下部是以 Pb 为
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主的 Cu-Pb 共晶。形成严重的区域偏析。为防止或减轻密度偏析的产生可采用自不熔合线

以上温度快速冷却,或在结晶前加强搅拌的方法。

( 2) 二组元在液态有限溶解, 有合晶反应的相图

二组元在液态有限溶解, 有不熔合线存在, 类似包晶反应, 不熔合线以下的两液相可在

恒定温度下,通过三相反应形成一个固相, 具有合晶反应的相图如图 6-41所示。

虚线 MP N 为液相不熔合线, MON 水平线为合晶反应线, L1 + L 2→γ。在 K-Zn, N a-Zn

合金系中有此类反应。

图 6-41 有合晶反应的相图 图 6-42 Al-Zn 相图

6.6.4 二组元在液态无限溶解, 固态有单析反应的相图

图 6-42为有单析反应的 Al-Zn 系相图。图中水平线 MON 为单析反应线,发生反应:

α0 αM + βN

其中,参加反应的两相是晶体结构相同、成分不同的α相。实际反应形成的仅是一个新相, 故

图 6-43 有熔晶反应的部分相图

叫单析反应。

6.6.5 有熔晶 (再熔)反应的相图

在某些合金系中, 如 F e-B, Cu-Sn 系, 一固相可分解为

另一固相和一液相, 即发生固相的再熔现象, 图 6-43 示出

具有这种反应的部分相图。水平线 MON 为熔晶反应线, 发

生反应:

δ0 → γM + LN ( 6-15)

三相反应为无变数反应,在恒定温度下发生, 3相成分固定不变。

6.7 相图基本类型小结

6.7.1 相图基本型式的特点

  以上所讲二元相图的基本型式就其图形和反应特点可归纳于表 6-1。
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表 6-1 二元相图的基本型式

序 号 名 称 图形特点 反应特点 合金实例

1 P匀晶 L→α Cu-Ni

2 P共晶 L→α+ β Pb-Sn

3 P包晶 L + α→β Cu-Zn

4 P共析 γ→α+ β Cu -Al

5 P包析 α+ β→γ Fe-W

6 P偏晶 L 1 �→L2 + α Cu-Pb

7 P合晶 L1 �+ L2→γ Fe-Sn

8 P熔晶 γ→α+ L Fe-S

9 P单析 γ→γ+ α Al-Zn

10 g化合物

( a) 稳定 L→Am Bn

( b) 不稳定 L + α→A mBn

其中 , 2 , 4 , 6 , 8 , 9为共晶型 ; 3 , 5, 7 , 10( b)为包晶型。

6.7.2 相图基本单元及其组合规律——相区接触法则

组成二元相图的基本单元有单相区、两相区和三相水平线。这些单元以一定规律组合,

所遵循规律即相区接触法则。

图 6-44 单相区的点接触

( 1) 单相区和单相区只能有一个点接触,

而不应有一条边界线,如图 6-44所示。

( 2) 相邻相区的相数相差为 1, (点接触除

外) , 单相区与两相区相邻, 因而邻近的两个单

相区被一个两相区隔开,二相区与三相区相邻。

( 3) 一个三相反应的水平线和 3个两相区

相遇,共有 6条边界线。

( 4) 如两个三相反应中有两个共同的相,
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则此两个共同的相组成两个三相水平线之间的两相区。如 F e-C 合金系中有三相反应:

L → A + Cm,  A → F + Cm

则二水平线之间的二相区为 A + Cm。

( 5) 根据热力学, 所有两相区的边界线不应延伸到单相区, 而应伸向两相区, 如图 6-45

所示。

图 6-45 两相区边界延伸线的位置

( a ) 正确 ( b) 错误

图 6-46给出相图相应的吉布斯自由能曲线, 在 T n 温度下, α与β不能实现平衡, 因α与

β相吉布斯自由能曲线公切线 ef 在 α-L 和 β-L 吉布斯自由能曲线公切线的上面, e, f 两点

对应的成分在α+ β相区分界线的延长线上,可以看出, 只要液相吉布斯自由能曲线在 ef 线

的下面,则 a 点在 e点左侧, d 点在 f 点的右侧, 因而α+ β区的分界线延长线必然延伸在两

相区。

图 6-46 热力学分析两相区相界延伸线走向 图 6-47 假想相图

6.7.3 假想相图

根据上述原则,综合基本型式可组合出假想相图, 如图 6-47所示。包括了二元相图的各
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种基本型式,符合热力学条件, 实际并不存在。

6.8 相图与性能关系

6.8.1 相图与力学性能关系

  相图可反映合金成分与组织关系,组织决定性能, 从而建立起相图与力学性能关系。

( 1) 形成固溶体的匀晶相图

形成固溶体的合金由于溶质原子对位错的钉扎作用, 阻碍位错运动, 从而引起固溶强

化。强度、硬度(σb, H B)随成分按抛物线形变化,如图 6-48所示。

纯组元 A, B 强度、硬度最低, 随固溶组元含量增加, 性能提高, 在 50%原子比处, 性能

有极大值。

图 6-48 匀晶相图与强度、硬度关系 图 6-49 共晶相图与强度、硬度关系

( 2) 固态有限溶解的共晶相图

性能变化如图 6-49所示。在有限固溶的单相区(α,β) , 强度、硬度性能随成分按抛物线

形增加,在二相区范围, 性能按直线法则变化,直线的两端为二极限固溶体的性能, 在共晶成

分附近,由于共晶组织致密, 其性能往往高于直线相应的值。

( 3) 形成稳定化合物的相图

具有硬而脆的特点,与化合物成分对应, 有极其高的硬度, 但其脆性大, 强度不高,塑性

极低。

上述几类相图与电阻率的关系与强度、硬度关系类似。

6.8.2 相图与铸造工艺性关系

合金的铸造工艺性包括流动性和缩孔形成情况。流动性指液体金属充满铸型的能力, 缩
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孔形成情况指形成集中缩孔或分散缩孔的倾向。好的流动性和形成集中缩孔是提高铸件质

量的保证。铸造工艺性与相图关系如图 6-50所示。

图 6-50 相图与铸造性能关系

可以看出,流动性与相图中结晶温度范围有关。窄的结晶温度范围, 如纯金属和共晶成

分合金,有好的流动性, 随结晶温度范围增大,流动性降低。结晶温度范围对流动性影响的原

因可以分析如下。

当合金的结晶温度范围很小时,结晶时, 液、固相的成分接近或保持一致, 固相长大中可

从周围液相中获得原子供应而得以均匀长大, 沿铸型向内长大的晶体短而粗、分叉少,如图

图 6-51 不同结晶温度范围下的固相生长

( a ) 结晶温度范围窄 ( b) 结晶温度范围宽

6-51( a )所示, 凝固结束前, 液态金属可从中

间“通道”顺利通过,保持好的流动性。相反,

结晶温度范围宽的合金, 结晶时, 液、固两相

成分相差甚大, 固相长大时周围的溶质原子

供应不足,固相难以均匀长大, 而不断向内部

未出现固相的液体中发展, 因而沿铸型长出

的晶体细而长, 分叉多, 如图 6-51 ( b)所示。

这种细长晶体使中间通道消失, 液体金属流

动受阻,流动性降低。

结晶温度范围窄的合金流动性良好, 最

后阶段凝固时,液体补缩充分, 凝固时因体积收缩形成的缩孔集中在上部,即形成集中缩孔。

铸锭或铸件中的集中缩孔可以切除,使铸件或铸锭内部结构保持致密。相反, 结晶温度范围

宽的合金流动性变差,最后凝固时液体补给不充分, 致使体积收缩形成的缩孔分散在铸件内

部,即形成分散缩孔。分散缩孔无法集中去除, 使铸件内部结构疏松、不致密。
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6.9 Fe-C 合金相图

二元合金中最为典型的实例可以举出 F e-C 合金, 工程上广泛应用的碳钢、铸铁都属于

铁碳合金, Fe-C相图是 Fe-C合金组织分析、工艺制订、性能预测的依据, 在工程实际中有重

要的实用价值,研究和掌握 Fe-C 合金相图有着重要的意义。

6.9.1 图形分析

铁碳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 Fe3 C 形

式出现,另一种则是以石墨形式存在。相应 Fe-C 合金相图由实线( F e-Fe3 C)和虚线( F e-C)

两部分所组成,故也称为双重相图。如图 6-52所示。

图 6-52 Fe-C 双重相图

首先分析实线部分相图。组元为 F e和 Fe3C(渗碳体 Cm)。纯铁在固态有两种同素异构

体,存在于不同的温度范围,在 912℃以下和 1394℃至 1538℃之间为体心立方结构,为加以

区别, 室温至 912℃范围叫α-F e。1394℃～1538℃叫δ-Fe,在 912℃至 1400℃温度范围 Fe 以

面心立方结构存在, 叫γ-F e。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, 将相图分解为 F e-Fe3 C部分。

F e-Fe3 C 相图中的单相区有以下 5 个:

( 1) 液相区( L) ——ABCD 线以上的区为液相区。

( 2) α相区——α相为碳在 Feα中的固溶体, 具有体心立方晶格,在 GP Q 区内。
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( 3) γ相区——γ相为碳在 F eγ中的固溶体, 具有面心立方晶格,在 GSE J N 区内。

( 4) δ相区——为碳在 Feδ中的固溶体,也是体心立方晶格, 在 AH N 区内。

( 5) Cm 相区——实际为代表 Fe3 C 的纵轴 DK L。

两个单相区间所夹的相区为相应的双相区。在室温下不同成分范围的双相区均为

α+ Cm。

相图中的相界线有以下几种:

( 1) 液相线——ABCD。

( 2) 固相线——AH J E CF。

( 3) 包晶反应线——H J B, 发生包晶反应, L B + δN→γJ , 形成奥氏体组织( A )。

( 4) 共晶反应线——E CF ,发生共晶反应, L C→γE + Cm,形成莱氏体组织( Ld)。

( 5) 共析反应线——P SK ,发生共析反应, γS→αP + Cm,形成珠光体组织( P)。

( 6) �析出线 自单相中析出第二相, 如:

CD 线 L→CmⅠ

E S 线 γ→CmⅡ

P Q 线 α→CmⅢ

因各单相中析出的 Cm 形态不同,故作为组织是有区别的, 以下角标Ⅰ,Ⅱ, Ⅲ以区分组织。

( 7) 其他相界线 如 H N , GP 等。

相图中重要的反应点有:

1) 包晶反应点 J  在 J 点成分的合金可全部发生包晶反应。

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 成分的 γ相发生共析反应。

F e-Fe3 C 相图中各点的成分、温度及其特性综合列于表 6-2。

表 6-2 Fe-Fe3 C相图中各点的特性

符号 温度/℃ 含碳量× 10 �2 特 性 说 明

A 1538 �0 �纯铁的熔点

B 1495 �0 �.53 包晶反应时的液相浓度

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 Fe3 �C

G 912 �0 �α-Fe�γ-Fe 的异晶转变点

H 1495 �0 �.09 碳在 δ-Fe 中的最大溶解度

J 1495 �0 �.17 包晶反应点

K 727 �6 �.69 Fe3 �C

N 1394 �0 �γ-Fe�δ-Fe 的异晶转变点

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 �℃时碳在 α-Fe 中的溶解度
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6.9.2 结晶过程分析

取图 6-53中指定合金进行分析。

图 6-53 Fe-Fe3C 相图

( 1) Fe-0. 002C 合金(合金Ⅰ)

在各温度范围所发生的反应和反应前后

的状态可分析如下:

0—1 1, L

1—2 L→δ, L 和 δ成分相应沿液相线

A B 和固相线 A H 变化, 二相相对量也在变

化, L 相减少,δ相增多。

2 L B + δH , @L=
H 2
H B
× 100% ,

δ=
2B

BH
× 100%

2—2′ L B + δH→γJ , 包晶反应中 L 相量

超过完全反应所需的量, 故包晶反应后有 L

相过剩。

2′ L B + γJ , PL B =
2J
J B
× 100% ,

γJ =
2B
J B
× 100%

2′—3 L→γ,包晶反应形成的 γ和以后析出的γ相成分都沿 J E 线变化, L 相沿 BC 线

变化。

3 得到成分为 0. 002C 的单一 γ相。

3—4 不发生变化,仍为 γ相。

4—5 γ→α, 形成铁素体组织( F )。

5 γS+ αP ,  �α=
5S
P S
× 100%

γS=
5P
P S
× 100%

5—5′ 发生共析反应,γS→(α+ Cm) ,形成 P 组织。

5′ 相的状态为 α+ (α+ Cm) , 作为组织可表示为 F + P, 相对量与 5 点相同。

5′—6 α→CmⅢ , 其量甚少, 可以忽略不计, 因此最后在室温 ( 6点 )下的组织仍为 F +

P。以成分数据代入,得到其相对量为:

F =
( 0. 77 - 0. 2)× 10

- 2

0. 77× 10
- 2 = 74%

P = 26%

  ( 2) Fe-0.012 C 合金 (合金Ⅱ)

在高温结晶时不发生包晶反应。

1—2 L→γ。二相成分和相对量都发生变化。L 相沿 BC 线变化,γ相沿 J E 线变化。L

相减少,γ相增多, 2点为 γ相。

2—3 不发生变化,仍保持 γ相。
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3—4 γ相中析出渗碳体, γ→CmⅡ , 随 CmⅡ析出, γ相沿 ES 变化。

4 γS+ CmⅡ

CmⅡ =
4S
SK
× 100%

  4—4′ γS→α+ Cm,形成 P 组织。

4′ 以后不发生变化。在室温下组织为 P+ Cm Ⅱ ,

CmⅡ =
( 1. 2 - 0. 77)× 10- 2

( 6. 69 - 0. 77)× 10 - 2× 100% = 7. 26%

  ( 3) Fe-0. 03C合金(合金Ⅲ)

1—2 液中析出γ相, L→γ。

2 L C + γE。

2—2′ 发生共晶反应,γC→γE + Cm, 形成高温莱氏体组织( Ld)。

2′ γE + LdC , 其相对量为:

γE =
2C
E C
× 100% =

( 4. 3 - 3)× 10
- 2

( 4. 3 - 2. 11)× 10
- 2× 100% ǚ 59%

Ld =
2E
EC
× 100% = 41%

  2′—3 γ→CmⅡ , γ相沿 E S 线变化。

3 γS+ CmⅡ+ Ld(γ+ Cm )。

3—3′ 发生共析反应,γ→(α+ Cm) P

3′, 4 P+ CmⅡ+ Ld′。

高温莱氏体经共析转变后,其组成中 γ转变为 P ,莱氏体组织形态未变,称为低温莱氏

体, 以 Ld′表示。其含量与高温莱氏体相同,仍为 41%。自奥氏体中析出的 CmⅡ以网状分布,

其含量为:

CmⅡ =
2C
E C
×

SE′
SK
× 100%

=
( 4. 3 - 3)× 10 - 2

( 4. 3 - 2. 11)× 10 - 2×
( 2. 11 - 0. 77)× 10- 2

( 6. 69 - 0. 77)× 10- 2× 100%

= 0. 59× 0. 226× 100% = 13. 3%

P = 45. 7%

  ( 4) Fe-0. 05C合金(合金Ⅳ)

1—2 液中析出 CmⅠ。

2 L C + CmⅠ。

2—2′ L C→γE + Cm (莱氏体组织)。

2′ Ld+ CmⅠ。

2′—3 γ→Cm,γ中析出的 Cm 与 Ld 中的 Cm 长在一起, Ld 形态不变。

3 Ld+ CmⅠ。

3—3′ Ld 中的 γ→ (α+ Cm ) 即 P 组织, Ld 组成改变, 形态未变, 成为低温莱氏体

( Ld′)。

3′ Ld′+ CmⅠ。
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3′—4 不发生变化。

4 Ld′+ CmⅠ

CmⅠ =
2C
CF
× 100% =

( 5 - 4. 3)× 10
- 2

( 6. 69 - 4. 3)× 10 - 2× 100%

= 29. 3%

Ld′= 70. 7%

6.9.3 组织区分析

如前所分析,不同成分 Fe-C 合金的组织状态不同。

小于 0.000218C 合金,为工业纯铁, 其组织为 F + Cm Ⅲ。

含碳量超过 0.000218, 但小于 0.0077的合金为亚共析钢, 组织为 F + P。

含碳量 0.0077合金为共析钢, 组织为 P。

含碳量大于 0.0077, 至 0.0211为过共析钢, 其组织为 P + CmⅡ。

含碳量大于 0.0211, 小于 0.043的合金为亚共晶铸铁,组织为 P+ CmⅡ+ Ld′。

含碳量 0.043合金为共晶铸铁, 其组织为 Ld′。含碳量大于 0.043合金为过共晶铸铁,

组织为 Ld′+ CmⅠ。

各组织区与成分关系如图 6-54所示。

图 6-54 铁碳合金组织区与成分关系

6.9.4 虚线部分相图分析

虚线表示的 Fe-C相图中,超出固溶体溶解度的碳以石墨形式存在, 在实线 F e-Fe3 C 相

图中的 Cm 全以石墨代替。CD 线以上虚线为液相中析出石墨的液相线, ES 以上虚线为 γ

中析出次生石墨的固溶线, E F 以上虚线为 L→γ+ 石墨的共晶反晶线, P SK 以上虚线为

γ→α+ 石墨的共析反应线。

虚线的位置可由热力学分析予以定性说明, 石墨比 F e3 C 更为稳定, 有较低的吉布斯自

由能, 在比 Cm 更小的过冷度下形成, 因而石墨 (一次)的析出线、共晶和共析温度均高于

F e-Fe3 C 系。在 γ与石墨二相平衡时, 一定温度下由两相吉布斯自由能曲线公切线所确定的

与石墨平衡的 γ相成分低于与 Cm 平衡的成分, 因而γ中析出石墨的虚线高于 ES 线。如图

6-55 示。

虚线 F e-C 相图中有关点的成分和温度发生变化如表 6-3所示。
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图 6-55 由吉布斯自由能曲线确定石墨与 γ平衡成分

表 6-3 Fe-C相图(虚线)中有关点的温度和成分

符 号 含碳量× 10 �2 温度℃ 特 性 说 明

E′ 2 �.08 1154 �石墨在 γ-Fe 中的最大溶解度

C′ 4 �.26 1154 �共晶反应点

S′ 0 �.68 738 �共析反应点

  虚线 Fe-C相图中石墨是重要的组成相。石墨形成的过程叫石墨化过程。通过共晶反应

自液中形成石墨( L→γ+ G)的过程为第一阶段石墨化。沿 E′S′冷却自 γ中析出二次石墨

( GⅡ )的过程叫中间阶段石墨化, 通过共析反应自 γ中形成石墨 (γ→α+ G)的过程叫第二阶

段石墨化。如冷却过程极其缓慢, 各阶段石墨化得以充分进行,最后得到的组织为 F + G(石

墨)。如第一阶段和中间阶段石墨化得以完成,而低温第二阶段石墨化由于冷速较大, 平衡条

件难以建立, 不能完成或完全不进行, 最后得到组织 P + G或 P + F + G。含有石墨组织的

F e-C 合金称为灰口铸铁, 其基体有 F , F + P 和 P 三种, 石墨形状一般为粗大弯曲片状。在

一般灰口铸铁的基础上, 为改善其组织、性能, 可加入变质剂, 进行变质处理,得到细小片状

石墨的变质铸铁。加入球化剂进行球化处理,获得包含球团状石墨的球墨铸铁。此外, 也可

以合适成分的白口铸铁进行可锻化退火,获得具有团絮状石墨的可锻(或展性)铸铁。以上各

类铸铁的组织均可由虚线部分的 F e-C 相图进行分析。

6.10 三 元 相 图

6. 10. 1 概  述

6.10.1.1 研究三元相图的意义

  二元相图只适用于二元合金或二组元的陶瓷材料, 对于三组元的合金或陶瓷材料需用

三元相图分析。

工程实用材料多是三组元或三组元以上的,三组元的合金可举出如下:

合金钢   �F e-C-M( M——合金元素)

轴承钢 F e-C-Cr

不锈钢 F e-Cr-Ni
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高锰耐磨钢 F e-C-Mn

铸铁 F e-C-Si

铝合金 A l-Mg-Si, A l-Cu-Mg

陶瓷材料有:

CaO-Al 2 O3-SiO2  �硅酸盐产品。

MgO-Al 2 O3-SiO2 耐火材料和镁质瓷。

因此,三元相图有重要实用价值。但由于三元相图测定困难,工作量大, 故完整的三元相图资

料并不多。多是局部的截面图或投影图。

6.10.1.2 三元合金的成分表示

三元相图中三元合金的成分以水平面上一浓度三角形表示, 浓度三角形为一等边三角

图 6-56 三元相图中的浓度三角形

形,如图 6-56所示。

浓度三角形中, 顶点代表纯组元 A, B, C, 其成

分为 1, 三边表示相应二元合金成分, AB 表 A-B 二

元合金, BC 表 B-C 二元合金, CA 表 C-A 二元合

金,各组元成分沿顺时针方向增加。在浓度三角形内

任一点如点 o,代表任意三元合金成分。三组元成分

的确定方法为过 o点作 A 点对边 BC 的平行线, 在

CA 边上截取 Ca = xA , 代表三元合金中 A 组元的成

分, 同理, 作 B, C 点对边 CA, AB 的平行线, 在 AB

边上截取 Ab= wB ,在 BC 边上截取 Bc= w C ,则有:

w A + wB + w C = Ca + Ab + Bc

= AB = BC = CA = 1,

如是可确定三元合金中三组元的成分。根据此方法,

也可由已知三元合金的成分,找出其在三元相图浓度三角形中的相应位置, 如已知三元合金

的成分,则可在三边上截取相应的成分, 确定 a , b, c点,过其中任意二点作相应平行线, 可定

出三元合金在浓度三角形中的位置。

浓度三角形具有以下几个基本性质,根据这些特性可确定两组成分特性线。

( 1) 等含量规则

平行于三角形某一边的直线上的任一点,都含有等量的对面顶点组元, 如图 6-57所示。

MN 线平行 A B 边, 则在 MN 线上 P , Q, R , S 各点都含有等同的 C 组元, BN = wC。由

等含量规则可给出一组成分特性线,即一组元等量的平行一边的成分特性线。

( 2) 等比例规则

浓度三角形中一顶点与其对边上任一点连线上的所有成分点所代表的一组三元合金

中,两个组元含量的比值保持不变, 如图 6-58所示。

图中 CD 连线上的合金 1和 2的 A, B 二组元的成分成比例:

wA
1

wA
2

=
wB

1

wB
2
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图 6-57 等含量规则 图 6-58 等比例规则

或
w A

1

w B
1

=
w A

2

w B
2

=
BD
AD

= 常数 ( 6-16)

由等比例规则可确定三元合金相图中另一组成分特性线。即两组元成分成比例的一组三元

合金在过一顶点的成分线上。

( 3) 背向规则

由等比例规则可引伸出背向规则。在图 6-59所示三元合金 M, 如 A, B 组元比例保持不

变, C 组元含量不断减少, 组成新的三元合金,则一系列新的三元合金成分沿 CM 延线背离

C 点成分变化, 直至无 C 组元,全部为 A-B 二元合金的 D 点。

图 6-59 背向规则 图 6-60 部分浓度三角形的成分表示法

浓度三角形用以表示全部三元合金的成分,但有时只研究某一成分范围的三元合金, 则

只取部分浓度三角形,表示其成分, 如图 6-60所示。部分浓度三角形的形状可取梯形或平行

四边形等形状。其成分坐标的表示在图中给出。

6.10.1.3 三元相图的表示方法及截面图

三元相图以水平面浓度三角形表示成分,以垂直于浓度三角形的纵轴表示温度, 整个三

元相图是一个三角棱柱的空间图形。三元相图由一系列相区、相界面以及相界线所组成。由
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热分析等试验方法测定、建立。

由于三元的空间相图测定工作量大,形状复杂, 分析困难, 因此多采用更为简单的等温

截面、垂直截面和投影图来表示和研究实际的三元相图。

等温截面是平行于浓度三角形在三元空间图形上所取的截面,也叫水平截面。等温截面

可表示在一定温度下,三元系不同成分合金所处相的状态, 从不同温度的等温截面, 也可分

析三元系合金中随温度发生的变化。

垂直截面是沿一组成分特性线(平行于一边的成分线或过一顶点的成分线)所截取的垂

直截面,根据垂直截面可分析处于该成分特性线的一组三元合金, 在不同温度下相的状态及

其变化的情况,也即可分析在结晶过程中发生的反应及反应前后相的状态。

投影图是相图中各类相界面的交线在浓度三角形上的投影, 也可给出不同温度下液相

面和固相面等温截线的投影。利用投影图可方便的判断三元合金的各类反应并分析其结晶

过程。

掌握各类截面图和投影图的分析及其与三元相图空间图形的关系对运用三元相图有着

重要的实际意义。

6.10.1.4 三元相图中的直线法则、杠杆定律及重心法则

三元系中有二相平衡时,以直线定则确定合金成分和相成分之间关系, 以杠杆定律确定

合金中二相的相对含量;当有三相平衡时, 则以重心法则确定三相的相对含量及合金与相成

图 6-61 �直线法则和杠杆

定律的说明

分间的关系。

( 1) 直线法则与杠杆定律

在图 6-61 所示的等温截面图中, O 点成分的三元

合金在该温度下由α+ β两相组成, α、β两相处于平衡

状态。α和 β相的成分分别为 M 和 N , 则代表 α,β二

相成分的 M, N 点, 和合金成分点 O 必定在一条直线

上,且 O点位于 M, N 二点的连线上,此为确定成分关

系的直线定则。α、β二相的相对含量(质量比)符合杠

杆定律,反比于成分线段:

Wα× MO = Wβ× ON

Wα/ Wβ= ON / MO ( 6-17)

两相的质量百分数分别为:

Wα=
ON
MN
× 100% ( 6-18)

Wβ=
OM
MN
× 100% ( 6-19)

直线法则和杠杆定律可推导、证明如下:

B 组元在 α,β二相中含量应等于其在合金中含量, 同样, C 组元在二相中含量等于其在

合金中含量,故有以下关系。

Wα¡¤BM′+ Wβ ¡¤BN′= ( Wα+ Wβ) ¡¤BO′ ( 6-20)

Wα¡¤AM″+ Wβ ¡¤AN″= ( Wα+ Wβ) ¡¤AO″ ( 6-21)
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由( 6-20)得到:

Wα¡¤O′M′= Wβ ¡¤N′O′

Wα
Wβ

=
N′O′
O′M′

( 6-22)

由( 6-21)得到:

Wα¡¤M″O″= Wβ ¡¤N″O″

Wα
Wβ

=
N″O″
M″O″

( 6-23)

故有

Wα
Wβ

=
N′O′
M′O′

=
N″O″
M″O″

=
N O
MO

因而 M, N , O在一条直线上, 二相的量比与成分线段有反比关系,即( 6-17)式关系。

( 2) 重心法则

当三元合金在某一温度下处于三相平衡状态, 各组成相的相对量由重心法则确定。图

6-62 示 O点成分的三元合金, 其组成相 α, β, γ的成分点相应为 D , E, F , 重心法则指出, 合

金成分点 O必在三相成分点组成的三角形内, 此三角形 DE F 称为质量三角形。三相的质量

分数分别为

Wα=
OD′
D D′

Wβ=
OE′
EE′

Wγ=
OF′
F F′

此关系可由直线关系引伸得到,合金 E′由成分为 D 的 α相和成分为 F 的 γ相组成,必定位

于 DF 直线上,而三元合金由成分为 E 的 β相和成分为 E′的混合相组成,必在 EE′直线上,

也即在三角形 DE F 内。根据杠杆定律反比关系可以确定三相的相对含量。

图 6-62 重心法则示意图 图 6-63 三元匀晶相图
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6.10.2 三元匀晶相图

三组元在液、固态均完全互溶的相图为三元匀晶相图, 如图 6-63所示。

6.10.2.1 相区分析

匀晶相图中有两个单相区——液相区( L)和固相区(α)和一个两相区( L+ α)。相区分界

面为液相面和固相面,液相面为一上凸的曲面, 其上为液相,固相面为一下凹的曲面, 其下为

固相。二曲面之间为 L+ α双相区。

图 6-64 三元匀晶相图的等温截面

6.10.2.2 水平截面分析

为分析某一温度下不同成分三元合金所处相的状态, 可取平行于浓度三角形的等温水

平截面,其典型形状如图 6-64所示。

在水平截面上截出两条相界线,液相线 a b和固相线 cd , 将截面图划分为 3个相区。任

一三元合金 O 在此温度下处于二相平衡。根据相律,自由度 f = c- p + 1= 3- 2+ 1= 2。即

在二相平衡时有两个独立变数, 除温度外, 还有一个相的成分可变, 而不影响平衡, 因此, 在

一定温度下必须确定一个相的成分, 如已知液相中含 20% A , 可确定液相成分 P , 由直线定

则可定出与之平衡的 α相成分 Q, P Q为二相平衡成分的连接线, 二相的相对量可由直线定

则、杠杆定律确定。在不知二相具体成分的情况下, 连接相走向也可由组元熔点的高低大致

确定,假定三组元的熔点分别为 T A , T B , T C ,且 T B > T A > T C , 则和二元合金相同,α相中高熔

点组元的成分高于合金中的平均成分, L 相中低熔点组元成分低于合金中的平均值,三组元

在两相中成分之比值有以下关系:

Bα/ Aα> B O/ AO >
B L

AL
,
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图 6-65 连接线方向的确定

Aα/ Cα> AO / CO > AL / CL ,

Bα/ Cα> BO / CO > B L / CL

式中, Aα, Bα, Cα, A L , B L , CL , 和 AO , BO , CO 分别为三组元

在α相、液相和合金中的成分。由上式可判断在一定温度

下连接线的方向如图 6-65 所示。BO / AO , AO / CO, B O/ CO

分别代表 C′OF , B′OE , A′OD 3条特性线。连接线 P OQ

的 P 端在 B′OF 区, Q 端在 C′OE 区,其具体位置须测定

一个相的成分才能确定。

6.10.2.3 垂直截面分析

三元匀晶相图的垂直截面可沿两组成分特性线截

取。

( 1) 沿平行一边的成分特性线作垂直截面, 如图 6-66所示。

截面图所取的一系列三元合金中, C 组元成分相同, A 加 B 组元的成分和为常数,但二

组元的相对含量不同,沿成分坐标自左至右, B 组元含量增加。

图 6-66 三元匀晶相图的垂直截面之一 图 6-67 三元匀晶相图垂直截面之二

( 2) 沿过一组元顶点的成分特性线截取垂直截面,如图 6-67所示。成分特性线过 A 点。

成分坐标特点为 B, C 组元成分比为常数, 如图中给出 wB / w C = CD / BD = 4/ 1。成分坐

标 A 端 A 组元为 1, ( B+ C)组元为 0, D 端 A 组元为 0, ( B + C)组元为 1, 坐标由左至右,

w B + C增加。

根据垂直截面可分析相应于成分特性线上任一三元合金的结晶过程, 如图示合金中冷

却时由液相中析出固溶体α相, 沿两相区发生结晶过程,但在三元垂直截面中不能应用杠杆

定律确定二相的成分和相对量, 这是因为两相成分变化线并不是沿垂直截面的液、固相线。
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而是两条空间弯曲线, 垂直截面的液、固相线仅是垂直截面与立体相图的相区分界面的交

线。

图 6-68 三元匀晶相图投影图 图 6-69 结晶时液、固相连接线端点的变化轨迹

6.10.2.4 投影图分析

三元匀晶相图空间图形无曲面交线,投影图中也无交线的投影, 但可给出不同等温截面

液、固相线的投影, 如图 6-68所示, 实线为液相线,虚线为固相线。由液、固线投影图可确定

不同成分合金的结晶开始温度和终了温度范围, 图中 O点成分的合金在 T 3 温度开始结晶,

T 4′终了结晶。

在投影图中也可显示某一成分的三元合金凝固中液、固相连接线的变化, 图 6-69示出

液、固相连接线端点变化的轨迹为一蝴蝶形的双弯线, 说明结晶过程中液、固相成分的变化。

6.10.3 三元共晶相图

三组元在液态无限溶解,在固态互不溶解, 有共晶反应的相图如图 6-70所示。

6.10.3.1 图形分析

三组元 A , B, C 熔点 T A > T B > T C , A-B, B-C, C-A 二元系均有二元共晶反应,形成二元

共晶相图,二元共晶温度 E 1 ( A-B 系) > E 2 ( B-C 系) > E 3 ( C-A 系)。三元相图中液相面有三

个, tA E 1 E 3 E 为液中析出 A 相的面, tB E 1 E 2 E 为液中析出 B 相的面, tC E 2 E 3E 为液中析出 C

相的面;二液相面的交线为二元共晶沟线, 有三条,发生三相共晶反应, 自液中同时析出二个

固相, E 1E 线发生 L→A+ B 共晶反应, E 2 E 线发生 L→B+ C 共晶反应, E 3E 线发生 L→C+

A 共晶反应; E 点为三元共晶点, 自液中同时析出三相, 发生四相共晶反应, L→A + B+ C。

A′B′C′为三元共晶面,在该面内的合金在对应该面的温度均有四相共晶反应发生。此外还

有六个二元共晶面, a A′E 1E , eA′E 3 E , d B′E 2 E, f C′E 3 E, cC′E 2 E , bB′E 1E , 为二元共晶线与相

应纵轴间由一系列水平直线连接起来的空间弯曲面,如图 6-71所示。

6.10.3.2 水平截面分析(等温截面)

T A 和 T E 之间典型水平截面图如图 6-72 所示。图中( a )截面温度高于 T C , 低于 T A , T B ,
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图 6-70 三元共晶相图 图 6-71 二元共晶面示意图

图 6-72 三元共晶相图的典型水平截面

与二液相面相截,得出两条液相线, 图( b)截面温度低于 T A , T B , T C 和 E 1 , 但高于 E 2 , E 3 , 除

与 3 个液相面相截得出三条液相线外,还与两个二元共晶面相截, 截出一个三相共晶的三角

形 ABD ,图( c)截面温度低于 E 2 , 仍高于 E 3 ,截出三条液相线和两个三相共晶三角形, 图( d )
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温度低于 E 3 ,高于 E ,则截出 3个三相共晶三角形, 水平等温截面给出不同成分合金所处相

的状态。图中看出单相区与两相区以曲线分界,二相区与三相区以直线分界, 单相区和三相

区则为点接触。

6.10.3.3 投影图分析

三元共晶相图的投影图如图 6-73所示。

三元共晶相图空间图形中 3个液相面的交线投影为 3 条共晶沟槽, 共晶沟线箭头表示

随温度变化液相成分线变化的走向,投影图中也可给出不同温度水平截面液相线的投影。

利用投影图可分析三元合金的结晶过程。如图中 O点成分的合金, 液相线可给出结晶

开始的温度范围,结晶时自液中析出 B 相,直线定则指出析出初生相 B 时, 液相成分沿 BO

连线箭头方向变化,当液相成分与三相共晶成分线相交于 D , 即液相具有 D 点成分,发生三

相共晶反应, ( L→A + B) , 此时处于三相平衡, 自由度 f = 3- 3+ 1= 1,故温度可继续下降,

液相成分沿共晶沟线 E 1′E′变化, 在变温中发生三相共晶反应。当液相成分达到 E′点,发生

四相共晶反应 ( L→A + B+ C) , 自由度为零,故反应在恒温下进行,参加反应的四相成分固

定不变, 四相共晶反应后, 冷却到室温,因固态下无溶解度的变化, 不发生变化, 最后室温下

的组织由初生相 A、三相共晶反应得到的二相共晶( A + B)和四相共晶反应得到的三相共晶

( A+ B+ C)所组成, 即 A+ ( A+ B) + ( A + B+ C)。

图 6-73 三元共晶相图的投影图 图 6-74 投影图中组织区

由投影图分析可确定相应于图 6-74各区不同成分三元合金的组织。

Ⅰ区: A+ ( A+ B) + ( A + B+ C)

Ⅱ区: B+ ( A+ B) + ( A+ B+ C)

Ⅲ区: B+ ( B+ C) + ( A + B+ C)

Ⅳ区: C+ ( B+ C) + ( A + B+ C)

Ⅴ区: C+ ( C+ A) + ( A+ B+ C)

Ⅵ区: A+ ( C+ A ) + ( A + B+ C)

A E 线: �A + ( A+ B+ C)

BE 线: B+ ( A + B+ C)

CE 线: C+ ( A+ B+ C)
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E 1 E 线: ( A+ B) + ( A+ B+ C)

E 2 E 线: ( B+ C) + ( A + B+ C)

E 3 E 线: ( C+ A) + ( A+ B+ C)

6.10.3.4 垂直截面分析

为分析方便, 在投影图中沿平行一边 AB 的成分特性线 DE 和过一顶点 A 的成分特性

线 AF 截取垂直截面,如图 6-75、图 6-76所示。

图 6-75 三元共晶相图的垂直截面之一 图 6-76 三元共晶相图的垂直截面之二

可以看出, 垂直截面与三元共晶面交线为一水平线, 在过一顶点所取截面中, 与一二元

共晶面的交线也为一水平线。

由垂直截面可分析合金的结晶过程,如 O点成分的合金, 自液相冷却, 可写出其发生的

反应过程和反应前后的状态如下:

1—2 \L→B,      �2 NL+ B,

2—3 L→( B+ C) 3 L+ B+ ( B+ C) ,

3—3′L→( A+ B+ C) , 3′B+ ( B+ C) + ( A+ B+ C) ,

4 B+ ( B+ C) + ( A+ B+ C) ,

B 为初生相, ( B+ C)为二相共晶, ( A+ B+ C)为三相共晶。

垂直截面图分析与投影图分析结果一致,但垂直截面所分析的结晶过程更为直观, 缺点

是不能确定相成分和量的变化,而投影图则可以给出反应中相成分和量的变化, 故二者可配

合使用。
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6.10.4 固态有限溶解, 具有一个三相平衡区的三元相图

三组元在固态有限溶解,具有一个三相平衡区的三元相图有两类, 一类是有三相共晶平

衡,第二类是有三相包晶平衡。

6.10.4.1 具有三相共晶平衡区的三元相图

相图的空间图形如图 6-77所示。A-B 系和 B-C 系在固态有限固溶, 有共晶反应, A-C

系在固态无限互溶,形成 α固溶体。

三相共晶平衡从 A-B 二元到 B-C 二元连续过渡。相图中有单相区 3个——L,α, β相。

两相区 3个——L + α, L+ β, α+ β以及三相区—个—— ( L+ α+ β)。液相面为 A′E 1 E 2C′,

B′E 1E 2 ;固相面为 B′bd , A′C′a c和 a cbd , E 1 E 2 为两液相面的交线, 也是两相共晶线, aca 0 c0

和 bdb0 d 0 相应为由 A, C形成的无限固溶体 α相和以 B 组元为基形成的固溶体 β相的固溶

面。

图 6-77 有三相共晶平衡区的三元相图 图 6-78 有共晶三相区三元相图的投影图

( 1) 投影图

相图的投影图如图 6-78所示。

E 1′E 2′为二液相曲面的交线, a′c′、b′d′为固相面间交线,因 a cbd 也为二相共晶面,故也看

作是固相面与二相共晶面的交线, a 0′c0′、b0′d 0′为固溶度面与浓度三角形的交线。E 1′E 2′、a′c′和

b′d′三线可分别代表共晶三相平衡反应过程中 L、α、β相的成分变化线,在每一温度下, 平衡

三相的成分构成一顶点向下的三角形。由投影图可分析合金结晶过程, 以 O 点成分合金为

例(见图 6-79)。冷却中,首先自液相中析出β相, L 和β相成分沿双弯线变化, 当β相成分由

R 变至 P , L 相成分由 O变至 Q,达到二相共晶线的成分, 此时开始发生三相共晶反应。L→

α+ β, 代表三相成分的组成三角形沿三条成分单变线变化, 当合金成分达到三角形底边时,

根据重心法则, 液相量为零,故三相共晶反应结束, 继续冷却, 自初生 β相中析出二次 α相,

最后得到的组织为β+ αⅡ+ (α+ β)二相共晶。
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图 6-79 利用投影图分析合金结晶过程 图 6-80 过一顶点成分线截取的垂直截面

( 2) 垂直截面图

过一顶点成分特性线截取的垂直截面图如图 6-80所示, 过平行一边成分特性线截取的

垂直截面图如图 6-81所示。

垂直截面图上显示出具有三相共晶平衡区的特征是一尖角向上的曲边三角形, 3端点

与 3个单相区相连,由垂直截面图可更为直观的分析合金结晶过程。但注意垂直截面图不能

给出反应中各相成分和相对量的变化。

图 6-81 过平行一边成分线截取的垂直截面 图 6-82 水平截面图( E 1> T > E 2 )

( 3) 水平截面图

如在 E 1 , E 2 之间温度 T 作一水平截面, 其截面上相区分布如图 6-82所示。

图中给出不同成分合金相的状态,三相共晶平衡区是一直边三角形, 三角形顶点分别与

3个单相区相连接, 液相区 L 与三角形下面的顶点相接。不同温度的水平截面所得到的三相

共晶平衡三角形端点投影到浓度三角形,即可得到前示投影图中的 3条成分单变线。水平截

面图可给出在一定温度下不同成分三元合金所处相的状态,可利用直线法则和重心法则确

定两相区和 3 相区中各相的成分和相对量。

6.10.4.2 具有三相包晶平衡区的三元相图

A-B 二元和 A-C 二元合金在固态有限溶解有包晶反应, B-C 无限溶解的三元相图如图

6-83 所示。
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相图中有单相区 L, α, β, 二相区 L + α, L + β和 α+ β以及三相区 L + α+ β。液相面有

a MN 和 bcMN 两个,固相面有 a P Q 和 bcO1 O2 , P QMN 为包晶反应开始面, P QO1 O2 MN 为

包晶反应终了面。P QP′Q′, O1 O2O1′O2′为固溶面。

图 6-83 有包晶三相区的三元相图 图 6-84 有三相包晶区三元相图的投影图

( 1) 投影图

有三相包晶区三元相图的投影图如图 6-84所示。图中 mn 为液相面交线, 也是液相成

分变化线, p q, O1 O2 为固相面交线, 也是α,β相成分变化线。p′q′, O1′O2′为固溶面与浓度三角

形的交线。

在每一温度下, 平衡三相的成分构成一顶端向上的三角形,随温度下降,成分三角形沿

箭头所示方向向下推移。

利用投影图可分析合金的结晶过程,如图 6-85 中合金 O 冷却中自液相析出 α相,二相

成分沿双弯线变化。当 α相成分由 a 0 变至 a 1 , L 相成分由 O 变至 c1 , 开始三相包晶反应,

L+ α→β, 三相成分组成三角形, 沿三条成分单变线变化, 当合金成分位于成分三角形一边

上,表示液相量为零, 包晶反应结束,继续冷却自固溶体中析出次生相, 与初生相互相长在一

起,最后组织为 α+ β二相组成。

图 6-85 利用投影图分析结晶过程 图 6-86 垂直截面图
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( 2) 垂直截面图

图 6-87 水平截面图( b> T > O2 )

过顶点 A 成分特性线所作垂直截面图如图

6-86所示。

垂直截面图中显示出包晶三相区为一顶点向下

的曲边三角形,三角形端点与三个单相区相连。由垂

直三角形也可直观的分析合金结晶过程。如图示合

金 O 经两相区, L 中析出 α相, 进入三相区, 发生包

晶反应, L + α→β, 反应后自 α和 β相各自析出次生

相, 但一般与初生相相互长在一起, 最后得到 α+ β

两相组织。与投影图分析可相互配合。

( 3) 水平截面图

图 6-87 示出一水平截面图,截面温度低于 b而

高于 O2。可显示任一温度下不同成分三元合金的相

的状态。

6.10.5 固态有限溶解, 具有四相平衡区的三元相图

  这类相图中有一个均匀的液相( L)区, 和以 A , B, C 三组元为溶剂、有限溶解其他组元

的 3个单相区(α,β,γ)。有二相区( L+ α, L+ β, L+ γ, α+ β, β+ γ, α+ γ)和三相区( L+ α+ β,

L+ β+ γ, L+ α+ γ, α+ β+ γ) , 三相区中发生三相共晶反应或包晶反应。作为此类相图特征

的是有一个四相区( L+ α+ β+ γ) ,四相区发生三类四相平衡反应:

( 1) 共晶反应, L→α+ β+ γ,

( 2) 包晶反应, L+ α+ β→γ,

( 3) 包共晶反应, L+ α→β+ γ,

不同的四相平衡反应,其三元相图不同。

6.10.5.1 三组元固态有限互溶,有四相共晶反应的三元相图

空间图形如图 6-88,投影图见图 6-89。

投影图与空间相图相对应, 有液相面 A E 1 E E 3 , BE 1 EE 2 , CE 2E E 3 , 二相共晶线 E 1E ,

E 2 E , E 3 E , 三相共晶面 abc 和三相共晶点 E , 二相共晶面 a 1a E 1E , b1 bE 1 E 等 6 条, 固相面

A a1 a a2 , Bb1 bb2 , Cc1 cc2 , 二相共析面 a a0 cc0 , aa 0 bb0 , bb0 cc0 , 以及单相析出面 a a0 a 1 a0′, a a 0a 2 a 0″等

6个。

根据投影图可分析合金结晶过程,由合金冷却时经过的面确定其发生的反应过程和得

到的组织,以合金 O为例,冷却中经过液相面, 二相共晶面和三相共晶面, 相应发生如下反

应:

L→β, 成分沿双弯线变化,

L→α+ β,成分以三角形沿三条成分单变线变化。

L→α+ β+ γ,成分不变, 恒温进行。

固相冷却中,还发生共析和单析的变化, 析出次生相。最后组织为:

β+ (α+ β+ γⅡ ) + (α+ β+ γ) + αⅡ + (αⅡ + γⅡ )
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图 6-88 �三组元固态有限固溶、有四相共晶

反应的三元相图

图 6-89 有限固溶三元共晶相图的投影图

 

  过 O 点作 AB 平行线取垂直截面,如图 6-90所示。

图 6-90 平行一边成分特性线的垂直截面图 图 6-91 过投影图中 AD 的垂直截面图

过顶点 A 和 O点连线 AD 的成分特性线取垂直截面, 如图 6-91 所示。

可以看出,垂直截面上相区接触关系符合相区接触法则, 线接触的相区相数相差为 1,

点接触的相区相数相差为 2。

由垂直截面图可分析合金结晶过程,但不能确定平衡相的成分和量的关系。

典型等温截面如图 6-92所示。

图中, 单相区由凸向单相区的曲线组成, 两相区由二条直线和二条曲线组成, 直线与三

相区相邻,曲线与单相区相接, 三相区由三角形组成,三端点与三个单相区相接。由等温截面

可确定平衡相的成分和相对量。
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图 6-92 有限互溶三元共晶相图的等温截面

( a ) T E
3
> T > T E ( b) T E> T

6.10.5.2 三组元固态有限互溶,有包共晶反应的相图

三元相图中含有液相加固相生成二个新的固相的四相平衡反应叫包共晶相图, 组成包

共晶相图的 3 个二元系相图可以是 3个二元共晶系, 或是两个二元共晶、一个二元包晶, 也

可以是一个二元共晶,两个二元包晶。下面以两个二元共晶, 一个二元包晶组成的三元包共

晶为例进行分析。其空间图形见图 6-93, 投影图见图 6-94。A-B 为二元包晶系, B-C 和 C-A

为二元共晶系, 四相反应前, 有两个三相反应, 一为包晶反应 L+ α→β, 另一为共晶反应,

L→α+ γ, 各相成分沿相应成分单变线箭头方向变化;四相反应为 L+ α→β+ γ, 即包共晶反

图 6-93 三元包共晶相图 图 6-94 三元包共晶相图投影图
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应,四相成分恒定, 构成四边形 P QRS;四相反应后,有一个三相共晶反应, L→β+ γ。其后冷

图 6-95 包共晶相图的垂直截面图

却中,三固相α, β, γ沿各自成分单变线变化,

由 P QS→P′Q′S′, 图中 O 点成分合金, 符合

包共晶反应的 L, α比例, L 和 α全部耗尽, 形

成β+ γ,三角形 P QS 内合金, 四相反应后有

α过剩, 三角形 RQS 内合金, 四相反应后有

L 相过剩。

以合金 x 为例, 利用投影图分析可能发

生的平衡转变, 合金 x 位于 P QRS 四边形之

内,因此, 合金应发生 L+ α→β+ γ反应; x 点

位于三角形 P QR 内, P QR 是三相包晶反应

L + α→β的成分三角形, 故合金在包共晶反

应前应发生上述三相包晶反应, x 点位于对

角线 QS 左侧 P QS 三角形内, 包共晶反应后

有 α相过剩, 又 x 点位于初生相 α的液相面

投影所占范围,故合金有初生相 α。最后组织

应为 α+ β+ (β+ γ)。其中, α为初生和包共

晶反应的过剩相,β为三相包晶反应产物, (β+ γ)为包共晶反应产物。

包共晶相图的垂直截面可以过 x 点作平行 AB 边的成分特性线截取的截面为例,如图

6-95 所示。

6.10.5.3 固态有限互溶,有四相包晶转变的三元相图

三组元 A , B, C 中, A-B 二元有限固溶有共晶反应, B-C, A-C系有限固溶, 有包晶反应,

三元情况下发生液相与二个固相形成新的固相的四相包晶反应, L+ α+ β→γ。其空间图形

见图 6-96所示, 投影图见图 6-97 所示。

图中,三角形 P QR 是四相包晶转变的平面投影, a 1 P , E 1S , b1Q 为三相共晶反应中 α, L ,

β相的成分单变线投影,三相共晶反应在四相包晶反应前发生, E 3 S , a 2P , C2R 为三相包晶反

应 L+ α→γ中三相成分单变线投影, E 2 S , b2Q, C1 R 为三相包晶反应 L + β→γ中相应三相的

成分单变线投影, 以上两个三相包晶反应均在四相平衡反应之后发生。P P′, QQ′, RR′为固

溶度变化引起析出的三相成分单变线,室温下的三相平衡区为 P′Q′R′。

过 x 点平行 A B 边的成分特性线 MN 所作垂直截面如图 6-98所示。

利用投影图结合垂直截面可分析成分 x 合金的结晶过程。x 点在 E 1 SE 2 B 液相面范围,

首先析出β相, 在 a 1 P SQb1 区内, 有三相共晶反应 L→α+ β,发生在四相包晶反应前, 在三角

形 P QS 区内,有四相包晶反应, L+ α+ β→γ,在 b2 QRc1 SE 2 区内有三相包晶反应, L+ β→γ,

在四相包晶反应后发生,反应后有 β相过剩, 得到β+ γ组织,又 x 点在 P′Q′R′三相区内, 冷

却中有α相自β和 γ相中析出,最后组织为 β+ γ+ αⅡ。此过程可在垂直截面图中直接看出。

6.10.6 有化合物的三元相图

三组元中有一对组元 A , B 形成稳定化合物 Am Bn , 该化合物与 A , B 组元互不相溶有共
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图 6-96 三元包晶相图 图 6-97 三元包晶相图投影图

图 6-98 三元包晶相图垂直截面 图 6-99 有二元稳定化合物三元相图投影图

晶反应, A、B 组元与 C 组元也互不相溶有共晶反应, 所形成三元相图的投影图如图6-99所

示。由两个四相共晶反应组成。

A mB n 可看作独立组元,将相图分成两部分, 其分析过程同前所述。

如 Am Bn 为不稳定化合物, 在二元相图中通过包晶反应形成, 其三元相图投影图如图

6-100所示, 由一四相共晶反应和一四相包共晶反应所组成。

当三组元形成三元稳定化合物 Am BnC l 时, 该化合物与三组元在固态不溶, 有共晶反

应,三组元间也不相溶, 两两发生共晶反应,则其三元相图投影图如图 6-101所示。含有三个

四相共晶反应。
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图 6-100 有二元不稳定化合物的三元相图投影图 图 6-101 有三元稳定化合物的三元相图投影图

在陶瓷材料中三元相图多包含若干个二元和三元化合物,化合物间发生四相共晶、包晶

以及包共晶反应,以耐火材料和镁质瓷所属的 MgO-Al 2 O3-SiO2 三元相图为例,该系统中有

4个二元化合物( MgO·SiO 2 , 2MgO·SiO 2 , MgO·A l2 O3 , 3Al 2 O3·2SiO2 )和两个三元化合

物( 2MgO·2Al 2 O3·5SiO 2 , 4MgO·5Al 2O 3·2SiO 2 ) , 三元相图投影图如图 6-102所示。

图 6-102 MgO-Al2 O3-SiO2 三元相图投影图

图中发生表 6-4所列的四相平衡反应。
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表 6-4 MgO-Al 2O3 -SiO 2系统中的四相平衡反应

图上标记 反 应 式 反应类型

1 �L+ 方石英→鳞石英+ 莫来石 包共晶

2 �L+ 莫来石→鳞石英+ 堇青石

3 �L→原顽辉石+ 鳞石英+ 堇青石 四相共晶

4 �L+ 方石英→鳞石英+ 原顽辉石 包共晶

5 �L→镁橄榄石+ 原顽辉石+ 堇青石 四相共晶

6 �L+ 镁铝尖晶石→镁橄榄石+ 堇青石 包共晶

7 �L+ 假蓝宝石→尖晶石+ 堇青石 包共晶

8 �L+ 莫来石→堇青石+ 假蓝宝石 包共晶

9 �L+ 莫来石+ 尖晶石→假蓝宝石 四相包晶

10 "L+ 刚玉→莫来石+ 尖晶石 包共晶

11 "L→方镁石+ 尖晶石+ 镁橄榄石 四相共晶

  说明 : �各组成物的化学式如下 :

方石英—— S iO2             ,镁橄榄石—— 2M gO·SiO 2

鳞石英—— S iO2(晶型不同 , 较低温度生成 ) 镁铝光晶石——MgO·Al 2O3

莫来石—— 3A l2O 3·2SiO2 假蓝宝石—— 4M gO·5Al 2O3·2SiO2

堇青石—— 2M gO·2Al 2O3·5S iO2 方镁石——MgO

原顽辉石——MgO·SiO2 刚玉—— Al 2O3

习  题

6-1 某 Zn-Al 合金含 A l0. 22(质量分数) , 求合金中 Al 的摩尔分数(相对原子质量 

A l: 27, Zn : 65.4)。

6-2 某 Cu-Sn 合金含 Sn0. 25(摩尔分数) ,用质量分数表示合金的成分(相对原子质量

 Cu : 63. 5, Sn: 118. 7)。

6-3 利用相律判别图 6-103 中相图是否正确,并说明原因。

图 6-103 判别相图正误
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6-4 图 6-104 示出具有极大点的相图, 试画出该合金在 T 1 , T 2 , T 3 时的吉布斯自由能-

成分曲线,并用相律说明极大点合金的结晶为何是恒温过程。

图 6-104 有极大点的匀晶相图 图 6-105 匀晶相图

6-5 图 6-105 示匀晶相图中,有一成分 0.5 B 的合金,试确定

( 1) 平衡凝固到某温度时, 液相含有 0.4 B, 固相含有 0.8 B,此时固、液相各占多少分

数。

( 2) 不平衡凝固到该温度时, 已结晶固相中最早结晶部分成分、L-α界面处 L, α二相的

成分和固相的平均成分。

注: 假设合金在凝固时, 固相中无扩散,液体中可充分对流, 成分均匀。

图 6-106 二元共晶相图

6-6 根据图 6-106 所示二元共晶相图

( 1) 分析合金Ⅰ, Ⅱ的结晶过程,并画出冷却曲线。

( 2) 说明室温下合金Ⅰ, Ⅱ的相和组织是什么? 用

杠杆定律计算出相和组织的量。

( 3) 如希望得到共晶组织加上 5%初生β的合金, 求

合金的成分。

( 4) 如合金Ⅰ,Ⅱ在快冷不平衡状态下结晶,组织有

何不同?

6-7 分析图 6-107 示 T i-W 合金相图中, 合金Ⅰ

( 0.4 W)和Ⅱ( 0.93 W)在平衡冷却和快冷时组织的变化

以及 1000℃时的组织。

6-8 分析图 6-108示 Zn-0. 05Mg 合金的结晶过程及室温平衡组织, 如用金属模铸造,

其结晶过程及室温组织将发生什么变化?

6-9 显微镜下观察到 α相晶界或枝晶间存在 β相,问 β相的形成有哪些可能的途径。

6-10 根据下列条件画出一个二元系相图。A 和 B 的熔点分别是 1000℃和 700℃;含

w B = 0. 25的合金正好在 500℃完全凝固,它的平衡组织由 73.3%的先共晶α和 26.7%的共

晶(α+ β)组成。而 wB = 0. 50的合金在 500℃的组织由 40%的先共晶 α和 60%的共晶(α+

β)组成,并且此合金的 α总量为 50%。

6-11 求出珠光体中铁素体和渗碳体各占多少? 如合金组织中除有珠光体外, 还有

15%二次渗碳体,求出合金成分。

6-12 根据 F e-Fe3 C 相图
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图 6-107 T i-W 相图 图 6-108 Zn-Mg 相图

( 1) 比较 0.4% C 合金在铸态和平衡状态下结晶过程和室温组织有何不同。

( 2) 比较 1.9× 10
- 2

C合金在慢冷和铸态下结晶过程和室温组织的不同。

( 3) 说明不同成分区 Fe-C 合金的工艺性(铸造性、冷热变形性)。

6-13 分析 3.5× 10
- 2

C 铁碳合金平衡冷却至室温的过程, 并计算其室温组织中二次渗

碳体、共晶渗碳体、共析渗碳体的重量分数。

6-14 用热力学理论说明为什么 F e-C 系中碳在液相和奥氏体中的溶解度小于 Fe-

F e3C 系中相应的溶解度。

6-15 纯铁分别在 730℃和 930℃扩散渗碳, 使表面增碳至 0.8× 10 - 2 , 试根据 F e-Fe3 C

相图分析慢冷后由表及里碳含量分布及组织分布情况。

6-16 定出图 6-109示三元合金 x , y 的成分。将成分为 x 的三元合金 300g 与成分为 y

的合金 200g 熔化在一起,形成一个新的合金, 试用作图法求出新合金的成分,并用计算法验

证。

图 6-109 确定三元合金成分 图 6-110 确定三元合金成分
·804·



6-17 定出图 6-110中 P , R , S 三点的成分,

( 1) 设有 2kgP , 4kgR, 7kgS,混合后的成分是什么?

( 2) 若有 4kgP 成分合金, 问要配什么样成分的合金才能混合成 10 kg R 成分的合金。

( 3) 定出含 C为 0.8,而 A 和 B 组元浓度比等于 S 成分的合金的成分。

6-18 某三元合金 K 在温度 t 1 时分解为 B 组元和液相, 两个相的相对量 WB / WL = 2,

已知合金 K 中 A 组元和 C组元的重量比为 3,液相含 B 为 0.4, 试求合金 K 的成分。

6-19 求出 A-B-C 三元相图中, A / B= 1, A/ C= 1/ 3两条成分特性线交点的成分。

6-20 图 6-111是 A-B-C三元相图富 A 角的投影图。

( 1) 说明 E 点是什么四相反应? 写出它的反应式,并说明判断依据。

( 2) 什么成分的合金结晶后的组织为

( a ) α+ (α+ A mB n+ AiCk )

( b) (α+ A mB n ) + (α+ AmB n+ AiCk )

图 6-111 A-B-C 三元相图富 A 角投影图 图 6-112 Al-Fe-Si系液相面投影图

6-21 图 6-112所示为 A l-Fe-Si系液相面投影图,指出图中 P 1 , P 2 , E 各点的四相平衡

反应。

6-22 Al-Cu-Fe 三元系富铝部分的液相面和固相面投影图如图 6-113所示。Cu , Al 和

图 6-113 Al-Cu-Fe 系富铝部分投影图
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F e三组元在化合物 FeAl 3 , Cu2 FeAl 7 , CuAl 2 中的固溶度均非常小,可忽略不计。

( 1) 写出在 P 点和 E T 点存在的四相平衡反应,判据在 P 点和 E T 点相交的各单变线是

属于共晶线还是包晶线,并说明理由。

( 2) 图中 Al-0. 25 Cu-0. 05 Fe 合金平衡冷凝后的显微组织是什么?

( 3) ( A l) + CuAl 2 + Cu2F eA l 7 三相共晶中, 什么相的质量分数最大,什么相的质量分数

最小?
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第 7 章 界  面

7.1 研究界面的意义

  界面是晶体中的面缺陷,对晶体材料的性质和发生的转变过程有重要影响。

界面阻碍位错运动,引起界面强化, 提高材料的强度。界面阻碍变形,使变形分布均匀、

提高材料的塑性,强度、塑性的提高相应使材料韧性也得到改善。因此,界面的增加, 得到细

晶组织,可大大改善材料的力学性能。

界面具有高的能量,在化学介质中不稳定, 产生晶界腐蚀,故界面影响材料的化学性能,

界面也影响材料的物理性能, 如材料组织中晶粒增大, 界面减少, 可提高导磁率, 降低矫顽

力。在高温下界面强度降低,成为薄弱环节。

界面影响形变过程及形变金属加热时发生的再结晶过程。界面增大变形阻力, 增加变形

储能, 影响到再结晶时的形核,细小晶粒组织可增大再结晶的形核率, 再结晶时晶核的长大

和再结晶后晶粒的长大都是界面迁移过程。

结晶凝固和固态相变都是新相生核和核心长大过程, 形核依附界面, 长大依靠界面迁

移。因此,界面的结构和特性影响凝固和相变过程。

由于界面的重要影响,受到广泛的重视, 成为材料科学的重要组成内容。

7.2 界面类型和结构

晶体中的界面可按不同方法予以分类。

7.2.1 按界面两边物质状态分类

( 1) 表面 包括固-气界面和固-液界面、固-气界面即自由表面,其结构和性质与晶体内

部不同,表面原子偏离平衡位置, 原子间距有所变化。固-液界面为凝固中新相晶体与液相之

间的界面,因材料特性不同, 有粗糙界面和光滑界面,粗糙界面为几个原子层厚的过渡层, 光

滑界面则为晶体学小平面。

( 2) 晶界, 亚晶界

晶界、亚晶界是晶体结构和组成成分相同, 但取向不同的两部分晶体的界面。晶粒之间

界面叫晶界,亚晶之间界面叫亚晶界。为描述晶界的几何特征,采用两个参量, 一是两个晶粒

之间的位向差θ, 二是晶界相对于某一晶粒的位向 φ, 对二维晶体, 两个参量 θ和 φ即可表征

(图 7-1( a ) ( b) ) , 其几何自由度为 2, 对三维晶体, 则需要 5个自由度确定晶界的位置, 见图

7-1( c) ( d )。

如将图 7-1( c)示晶体沿 x-z 平面剖开, 并使右半部旋转一个角度,即可使两部分晶体具

有不同的位向。由于旋转可绕 3 个轴进行,因此为了使这两部分具有确定的相对位向, 必须

确定 3 个角度,θ1 ,θ2 ,θ3 ;在相对位向一定的两个晶体之间形成的界面还可以有不同的位置,
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图 7-1 晶体中界面的表示

( a ) , ( b) 二维晶体 ( c) , ( d) 三维晶体

界面绕 x 轴和 z 轴旋转都可改变界面的位置, 故界面相对于一个晶粒的位置以两个参量φ1 ,

φ2 表示, 因此,三维晶体中晶界位置可以 5 个自由度表示。对具有对称结构的亚晶界只需 1

个自由度,即 2个亚晶之间的位向差。对不对称的亚晶界则有 2个自由度。

( 3) 相界

相邻二晶体不仅位向不同, 晶体结构也不相同, 有时成分也不相同, 即界面两边为两个

不同的相,这种界面叫相界。

7.2.2 按界面两边晶体取向差角度分类

( 1) 小角界面

界面两边晶体位向差小于 10°时, 形成小角界面, 亚晶界即属于小角界面。小角界面由

位错组成,由刃型位错组成的叫倾侧界面, 螺型位错组成的叫扭转界面,详见 4.25 节。

( 2) 大角界面

对大角界面结构的认识是在不断发展的,早期提出非晶态模型, 认为晶界层中原子排列

接近于过冷的液体,另一早期模型是莫特提出的小岛模型, 认为晶界中存在原子排列良好的

岛屿,散布在原子排列匹配不良的区域中, 这些岛屿的直径约数个原子间距。近年来, 提出晶

界的重合位置点阵模型, 对某一晶型的晶体,绕一定晶体轴旋转一定角度, 获得不同取向的

另一晶体, 将二晶体相互延伸,则不同取向晶体中有某些原子相互重合, 这些原子叫重合位

置原子,具有周期性分布, 由这些重合原子可组成一新的点阵,称为重合位置点阵。并以一参

量“重合位置密度”表征重合位置点阵的特征。重合位置密度指重合位置点阵的阵点占原有

点阵阵点的分数, 以符号 1/Σ表示, 图 7-2示出绕垂直纸面的〈110〉轴旋转 50.5°两个体心立

方晶体,具有 1/ 11 的重合位置密度,不同结构晶体中重要的重合位置点阵在表 7-1中给出。
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表 7-1 不同结构晶体中的重合位置点阵

晶体结构 旋转轴 转动角度 重合位置密度 1 �/Σ

体
心
立
方

〈100 �〉 36 n.9° 1 e/ 5

〈110 �〉 70 n.5° 1 e/ 3

〈110 �〉 38 n.9° 1 e/ 9

〈110 �〉 50 n.5° 1 N/ 11

〈111 �〉 60 n.0° 1 e/ 3

〈111 �〉 38 n.2° 1 e/ 7

面
心
立
方

〈100 �〉 36 n.9° 1 e/ 5

〈110 �〉 38 n.9° 1 e/ 9

〈111 �〉 60 n.0° 1 e/ 7

〈111 �〉 38 n.2° 1 e/ 7

密
排
六
方

〈001 �〉 21 n.8° 1 e/ 7

〈210 �〉 78 n.5° 1 N/ 10

〈001 �〉 86 n.6° 1 N/ 17

〈001 �〉 27 n.8° 1 N/ 13

图 7-2 体心立方晶体中的重合位置点阵 图 7-3 重合位置点阵的小角晶界

  重合点阵模型认为大角界面是由重合点阵的密排面所组成,界面上有较多的重合位置,

二边晶体的原子在该处吻合良好,因而畸变程度小, 界面能较低。当界面位置与密排面重合,

界面全部由密排面组成, 若界面位置不与密排面重合,则大部分分段与密排面重合, 中间以

小台阶相连,界面与重合点阵密排面相差愈大, 台阶也越多。图 7-2 中的 BC 段即为连接密

排小面 AB、CD 的台阶。如前所述, 两个相邻晶粒要形成重合位置点阵, 必须具有特定的相

对位向, 稍为偏离这些特定位向, 就会破坏重合位置点阵, 为使出现重合点阵的特定位向有

所扩展,有人提出在重合位置点阵密排面上引入一列重合位置点阵的刃型位错, 使该密排面

既是两个相邻晶粒的晶界,又是重合位置点阵的小角倾侧晶界,如图 7-3所示。如小角晶界
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两侧晶粒位向差为 8°,则原来产生重合位置点阵的特定位向可扩展在小于 8°的各种角度。

通过调整重合点阵位错密度,以改变二晶粒的特定位向, 可使大部分任意位向的大角晶

界以重合点阵模型描述。

继重合点阵模型之后,有人又提出新的改进模型, 叫结构单元或重复部分模型。认为界

面上的原子成群存在,这些原子群中包含少量原子, 其排列规则, 类似于晶体内部原子的排

列,界面中的原子群周期性重复排列, 故叫做结构单元,或重复部分, 不同类型的重复部分对

应不同的特定位向,由不同类型重复部分组成的晶界可使特定位向差有所扩展。在重复部分

的基础上,引入晶界位错, 可使其位向差进一步增大,如图 7-4、图 7-5所示。

图 7-4 晶界的重复部分模型

( a) 不同位向的重复部分 ( b) 由不同类型重复部分组成的界面

图 7-5 重复部分界面引入晶界位错

7.2.3 根据界面上原子排列情况和吻合程度分类

( 1) 共格界面

当界面两边为两相,界面上原子同时处于两相晶格结点上, 或者两相晶格的原子在界面

处相互吻合,这种界面称为共格界面。形成共格界面必须满足结构和大小一致原则, 即两相

在界面处相互吻合的晶面应该具有接近的原子排列和原子间距, 从而使两相晶体在界面处

保持一定取向关系,如 Cu-Si合金由富铜面心立方 α相基体和富硅密排六方 K 相组成, 界

面处有以下取向关系

( 111) α‖( 0001) K

[ 1 1 0] α‖[ 1120] K
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如在共格界面处,两相原子有轻微的不吻合,则需通过一定的弹性变形以使界面原子协调,

这种变形称为共格应变。

当晶体内存在孪晶时,孪晶界两侧为位向不同的同相晶体,孪晶界处原子吻合良好, 属

于共格界面。

共格界面示意如图 7-6。

图 7-6 共格界面示意图 图 7-7 半共格界面示意图

( 2) 半共格界面

当在界面处吻合的两相晶面原子排列相近,但原子间距差别较大, 则两相原子在界面处

不能全部吻合,形成共格界面, 而是部分吻合形成共格区,不吻合处形成刃型位错, 这种界面

叫做半共格界面,如图 7-7所示。半共格界面中位错间距由两相晶面在界面处的失配度δ确

定,失配度定义为

δ=
aα- aβ

aα
( 7-1)

图 7-8 �半共格界面上因二维错配

形成的二维位错网络

由简单的几何关系 D / aβ= aα/ ( aα- aβ) , 得出位错间距

D =
aα¡¤aβ
aα - aβ

=
aβ
δ

( 7-2)

当 δ很小时, D = b/δ, b= ( aα+ aβ) / 2, 为位错的柏氏矢

量。即随失配度增大, 位错间距减小,界面位错增多, 但

如失配度很大, 位错间距很小, 位错结构失掉物理意

义,则完全失去共格性, 成为非共格界面。

一般, 当 0. 05≤δ≤0. 25时, 可形成半共格界面,

δ< 0. 05, 形成共格界面,δ> 0.25,则形成非共格界面。

在实际的半共格界面上, 两相点阵上的错配多是

二维的,这时界面上可含有 D 1 = b1 /δ1 和 D2 = b2 /δ2 的

两组界面位错,如图 7-8示。这两组甚或三组界面位错可构成不同形式的网络,如图 7-9示。

( 3) 复杂半共格界面

有时, 界面上两相的点阵匹配并不良好, 但可在引入位错之外再加入单原子结构台阶,

以增大界面的共格程度,从而形成复杂的半共格界面。

如 Fe-Ni合金中, 面心立方 γ相与体心立方 α相两相有取向关系, ( 111) γ‖ ( 110) α,

·514·



图 7-9 电镜下观察到的几种半共格相界面上的位错网络(示意图)

图 7-10 复杂半共格界面 �

( a ) Fe -Ni 合金中 ( 111) γ- ( 100) α界面上的原子分布情况   

( b) 引入错配位错和结构台阶的复杂半共格界面 ( c) 立体图
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[ 211] γ‖[ 110] α, 但因两相点阵常数相差较大, 界面上原子匹配情况很差,如图 7-10( a ) , 纸

面代表界面, 圆圈是 γ相原子, 黑圈代表 α相原子,两相原子间的良好匹配只存在于小的平

行四边形区域内, 但引入错配位错和单原子高度的台阶, 图 7-10( b) ( c) , 可使匹配良好的区

域增多, 这是由于面心立方 γ相( 111)面的堆垛顺序为 A BCABC⋯, 而在体心立方的 α相

( 110) 面堆垛顺序为 ABAB, 于是, 各层台阶上的匹配关系相应为 Aγ-Aα, Bγ-Bα, Cγ-Aα,

Aγ-Bα, 通过匹配关系的改变,可使匹配良好的区域大为增多。

描述界面上结构台阶的参量有台阶高度 a、台阶间距 b和界面偏转角θ= t g
- 1 b

a
, 由于界

面的偏转使界面的表观位向偏离原始密排面的位向,成为无理面。

( 4) 非共格界面

界面两侧两相晶体结构和原子间距相差很大,界面原子混乱、无序,不相吻合, 形成非共

格界面,也即大角界面。

7.3 界 面 能 量

界面处原子不同程度偏离平衡位置,引起能量升高, 此部分能量叫界面能。如没有界面

时系统吉布斯自由能为 G0 , 引入面积为 A 的界面后, 系统吉布斯自由能 GS = G0 + Aγ,式中,

γ为单位面积吉布斯自由能, 或比界面能。

γ=
GS - G0

A
=
ΔG
A

( 7-3)

一般,界面能量即以 γ表示。界面能大小取决于界面结构, 其来源有因表面原子键合变化引

起的化学能项和表面原子变形引起的应变能项两类。

7.3.1 表面能

( 1) 表面能的来源

单位面积表面能(比表面能)即单位面积表面吉布斯自由能, 由表面内能和表面熵两部

分组成。

γ= (ΔE - TΔS ) / A , ( 7-4)

  表面内能是表面原子近邻原子键数变化所引起, 近邻原子键数减少、断键数增加,表面

内能增加。以面心立方晶体( 111)密排面为例, 如每个原子的键能为ε/ 2, 形成表面时一个原

子失去的键数为 3,则单位面积表面内能为

ΔE
A

=
单位( 111) 面积内的原子数×

3
2
ε

单位( 111) 面的面积

=
3×

1
6

+ 3×
1
2
× 3×

ε
2

3
2

a
2

=
2 3

a
2 ¡¤ε ( 7-5)

键能ε可由升华热 LS 确定, 1 摩尔面心立方固相气化,形成 12N a 个断键, 有以下关系

L S = 12N a ¡¤
ε
2
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可得到 ε= L S / 6N a ( 7-6)

以( 7-6)式代入( 7-5) , 则

ΔE A = ΔE/ A =
2 3

a 2 ¡¤
LS

6N a
=

0. 577L S

a 2 ¡¤N a
, ( 7-7)

当温度较低时,可忽略表面熵, 则上式导出的表面内能即为比表面能γ。在较高温度、考虑表

面熵时,因熵值为正, 故表面吉布斯自由能低于表面内能。γ< ΔE A。

( 2) 表面能与取向关系

若表面不是密排面,与最密面有一位向差角, 可把任意位向的表面分解为平行密排面的

许多小台阶以降低能量,图 7-11为一简单立方晶体的表面,与最密面成 θ角。

图 7-11 表面能的断键模型 图 7-12 表面能与位向差角关系

单位面积表面中沿单位长度方向的断键数可由图示几何关系求出, 在垂直方向断键数

为 m= sin θ/ a, 水平方向断键数为 n= cos θ/ a , 沿单位宽度方向的断键数为 1/ a , 则单位面积

表面的断键数为( sin θ/ a + cos θ/ a )×
1
a
。每个断键提供 ε/ 2键能, 故引起表面内能增加

ΔE A = ( cos θ+ sin θ) ¡¤ε/ 2a
2

( 7-8)

说明表面内能与位向角θ有关,有图 7-12示出的关系, 同样,γ与 θ也有类似关系。

图中看出,当表面与密排面重合时, 表面能最低,在图中出现尖点。对三维晶体, 可以一

立体图形表示γ与 θ关系, 晶体放在原点,矢径方向表示晶面的法线方向, 大小表示表面能,

这种图叫伍尔夫图或γ图。图 7-13 为一面心立方晶体伍尔夫图的( 110)截面。

可以看出, {111}和{100}面有最低的表面能, 因此, 面心立方晶体为由{100}和{111}小

面组成的十四面体。

7.3.2 小角界面能

由刃型位错组成的倾侧界面, 界面能由位错应变能引起, 已知位错间距为 D , 可计算出

单位界面积的位错数为
1
D

,位错引起的熵变可以忽略, 则小角晶界界面能为

γ=
1
D

Gb2

4π( 1 - ν)
ln

R
γ0

+ E C ( 7-9)

式中, E C 为位错中心部分因错排引起的核心能。根据 D= b/θ, 取 R= D ,γ0 = b, 代入( 7-9) , 得
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图 7-13 面心立方晶体 γ图的( 110)截面( a)和三维平衡形貌( b)

到

γ=
Gbθ

4π( 1 - ν)
E C 4π( 1 - ν)

Gb
2 - ln θ

= γ0 ¡¤θ( A - ln θ) ( 7-10)

式中,γ0 =
Gb

4π( 1- ν)
, A =

E C·4π( 1- ν)
Gb2 。

因此,小角界面能 γ是位向差角 θ的函数,随 θ增大 γ增加, 以 Cu 为例, 有图 7-14 所示

关系, 但上述关系只能在 10°以内符合, 超出 10°,计算值以虚线示出, 与实验值(实线)不再

相符合了。

以上公式对扭转晶界也可适用,但系数 γ0 与 A 数值不同。

图 7-14 界面能与位向差关系
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7.3.3 大角界面能

( 1) 一般大角界面

一般大角界面,包括非共格相界面, 原子排列混乱,界面原子键合受到很大破坏, 具有高

的化学键能,并且不随位向差改变, 大约在 500～600 mJ/ m
2
范围。如图 7-14 中大角界面能

为一水平线。对某些特殊位向的大角晶界,由于形成了重合位置点阵, 大角界面上有高密度

的重合位置原子,因而使界面能有所下降, 如图中所示 1/ 5和 1/ 7 重合位置晶界, 界面能下

降至 300～400 mJ/ m
2 范围。

( 2) 共格和半共格界面

共格界面因界面处二相原子匹配良好,化学键能不高, 但界面原子发生弹性变形以维持

共格, 故有高的共格应变能,共格界面能主要由共格应变能引起, 大约在 50～200 mJ/ m
2 范

围。半共格界面由共格区和位错区组成,界面能包括共格应变能、位错应变能和非共格区的

化学键能。大约在 200～500 mJ/ m
2
范围。

( 3) 孪晶界

对共格孪晶界,化学键能很低, 应变能基本没有,界面能大约 20 mJ/ m
2
。

非共格孪晶界也有较高的化学键能,界面能在 100～500 mJ/ m
2。

7.4 界 面 偏 聚

7.4.1 晶界偏聚方程

  由于溶质原子和溶剂原子尺寸不同, 溶质原子置换晶格中的溶剂原子, 产生畸变能, 使

体系的内能升高,若溶质原子迁入疏松的晶界区, 可以松弛这种畸变能,使体系内能下降。因

此,若以 E l 和 E g 表示一个原子位于晶格和晶界时的平均内能,则使溶质原子向晶界区偏聚

的驱动力为

ΔE a = E l - E g ( 7-11)

  过程的进行, 有驱动力,也必然会遇到阻力, 晶格内的位置数( N )远大于晶界区的位置

数( n) , 从组态熵(或结构熵)考虑, 则溶质原子又趋向于混乱分布, 停留在晶格, 从而成为过

程的阻力。设位于晶格内及晶界区的溶质原子数分别为 P 及 Q, 则 P 个溶质原子占据 N 个

位置和 Q 个溶质原子占据 n 个位置的组态熵为

S = K ln W = K ln
N ! n!

P ! ( N - P ) ! Q! ( n - Q) !
( 7-12)

这种分布情况下合金的吉布斯自由能为

ΔG = ΔE - TΔS

= ( P E l + QE g ) - K T [ N ln N + n ln n - P ln P - ( N - P ) ln ( N - P )

- Q ln Q - ( n - Q) ln ( n - Q) ]

上式展开时, 应用了斯特林近似公式, 平衡条件为
�G
�Q

= 0, 并注意到晶界区增加的溶质原子

数等于晶格内减少的溶质原子数,即 dP = - dQ, 简化后得到平衡关系式

E g - E l = K T ln
n - Q

Q
¡¤

P
N - P
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因此,
Q
n - Q

=
P

N - P
exp

E l - E g

K T
( 7-13)

如用 C 及 C0 分别表示晶界区和晶格内的溶质浓度, 则

C0 =
P
N

, C =
Q
n

( 7-14)

令ΔE 表示 1 摩尔原子溶质位于晶内及晶界的内能差,

ΔE = N 0ΔE a = N 0 ( E l - E g )

则
E l - E g

K T
=
ΔE
RT

( 7-15)

以( 7-14) , ( 7-15)代入( 7-13)式,得到

C =
C0 ex p(ΔE / RT )

1 - C0 + C0exp(ΔE / RT )
( 7-16)

在稀固溶体中, C0n 1, 因此,

C =
C0 ex p(ΔE / RT )

1 + C0 ex p(ΔE / RT )
( 7-17)

上式还可进一步近似为

C = C0 ex p(ΔE / RT ) ( 7-18)

上式即晶界偏聚方程,给出在溶质晶内浓度 C0 情况下在晶界偏聚的溶质浓度。

7.4.2 影响晶界偏聚的因素

由晶界偏聚方程可以分析影响偏聚的因素。

( 1) 晶内溶质浓度( C0 )

由于晶界区与晶内区溶质浓度达到平衡, 因而 C0 对 C 有影响, 公式( 8-23)指出, C0 愈

大, C 也愈大。

( 2) 温度

由于ΔE 为正,故升温使 C 下降。这是因为温度愈高, 则 T S 项对吉布斯自由能的影响

愈大,而晶内的点阵位置多, 溶质原子在晶内分布,使混乱度增大, 即组态熵大,随温度升高,

组态熵影响增大,作为过程阻力, 使晶界偏聚的趋势下降,从而 C 减少。但也应指出, 晶界偏

聚时, 原子需要从晶内扩散到晶界, 若温度过低, 虽然平衡时的 C 应该较高, 但受扩散限制,

达不到这种较高的平衡 C 值。

( 3) 畸变能差(ΔE )和最大固溶度( Cm )

由公式可以看出, 溶质原子在晶内和晶界的畸变能差(ΔE )愈大, 晶界偏聚的溶质浓度

C 愈高。

畸变能差与溶质原子和溶剂原子尺寸因素的差异直接相关,也与电子因素有关, 而原子

尺寸因素和电子因素的差异可由一定温度下溶质组元在溶剂金属中的最大固溶度 Cm 综合

反映, Cm 可由相应二元相图的固溶度曲线确定。可以预料, Cm 愈小, 即溶质处于晶内愈困

难, 畸变能差愈大, 则 C 将会愈大。如硼在铁中的固溶度很少, 硼在铁中的晶界偏聚的趋势

将会很大。大量的实验结果证实了这种推论,图 7-15给出有关实验结果。

( 4) 溶质元素引起界面能的变化

吉布斯曾指出, 凡能降低表面能的元素, 将会富集在晶体界面上产生晶界吸附或偏聚。

·124·



图 7-15 晶界偏聚富集系数(β= C/ C0 )与 Cm 关系

并根据热力学原理导出二元系恒温吸附方程:

Γi = -
1

RT
�γ
�ln x

= -
x

RT
�γ
�x i

( 7-19)

式中, Γi 是单位表面积 吸附 i 组 元的量

( mol/ cm
2 ) , 或单位表面积上溶质浓度和在晶

体内部平均浓度之差, γ为比表面能, x 为溶

质原子在晶体中的平衡体积浓度 ( mol/ cm
3 ) ,

R 为气体常数。
�γ
�x
表示在一定温度下,比表面

能随晶体平衡浓度的变化率。由公式可以看

出,若
�γ
�x

< 0, 即增加溶质浓度, 可降低比表面

能,则产生表面正吸附, 表面偏聚溶质组元。吉

布斯方程不仅适用于表面, 也适用于内界面,

如晶界、相界。

7.5 界 面 迁 移

界面的迁移运动是各类转变的重要基础,转变中新相的长大实质是界面迁移的过程, 界

面迁移速度决定新相长大速度,影响界面迁移的因素同样影响新相长大过程。

7.5.1 界面迁移速度

界面迁移实际是相邻晶粒原子运动的结果,界面迁移与原子运动方向相反、速度相同,

如图 7-16所示, 有 v界= - v原 的关系。

图 7-16 界面迁移与原子运动 图 7-17 界面两侧原子的吉布斯自由能曲线

界面两侧原子的运动是由于两边原子所处的吉布斯自由能不同,如图 7-17示。

晶粒 1原子比晶粒 2原子吉布斯自由能高出 ΔG,晶粒 1 原子跳出平衡位置的激活能为

ΔG
a , 设晶粒 1 侧单位面积原子数为 n1 , 原子振动频率为 ν1 , 具有能量 ΔG

a 的原子数为

e
- ΔG

a
/ R T , 跳出原子中被晶粒 2接受的几率为 A2 , 则从晶粒 1到晶粒 2的原子有效流量J 1- 2 =

A 2n1ν1exp ( - ΔG
a / RT ) , 同 样, 从 晶 粒 2 跳 向 晶 粒 1 的 原 子 有 效 流 量 J 2- 1 =
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A 1n2ν2exp - [ (ΔG
a
+ ΔG) / RT ] , 式中符号表示意义同前。平衡时, ΔG= 0, A2n1ν1 = A1n2ν2 , 对

ΔG> 0可假定也符合此关系。则从晶粒 1至晶粒 2原子的净流量为

J = J 1- 2 - J 2- 1 = A2n1ν1 exp -
ΔGa

RT
1 - ex p -

ΔG
RT

( 7-20)

图 7-18 界面迁移与原子流量关系

  界面迁移速度为单位时间界面沿长度方向迁移的

距离, 可转换为单位时间、单位面积界面的体积迁移

量,除以原子体积即相应于单位时间、单位面积的原子

流量( J ) ,见图 7-18, 原子体积可由摩尔体积( Vm )和摩

尔原子数( N a )求出。

以上关系可表示为

v界
Vm / N a

= J ( 7-21)

以( 7-20)式代入,得到

v界 =
A 2n1ν1Vm

N a
exp -
ΔGa

RT
1 - exp -

ΔG
RT

,

当ΔGn RT , exp -
ΔG
RT
可近似为 1-

ΔG
RT

, 则

v界 =
A2n1ν1 ¡¤V2

m

N a ¡¤RT
exp -
ΔGa

RT
ΔG
Vm

= M ¡¤p

式中

M =
A 2n1ν1V2

m

N a ¡¤RT
exp -
ΔGa

RT

=
A 2n1ν1V2

m

N a ¡¤RT
exp
ΔS a

R
¡¤exp -

ΔH a

RT
( 7-22)

M 叫做迁移率, 是单位驱动力下的迁移速度。p =
ΔG
Vm

,叫驱动力,为晶粒两侧材料单位体积

的吉布斯自由能差。驱动原子由吉布斯自由能高的晶粒迁移向吉布斯自由能低的晶粒, 而晶

界则迁移向吉布斯自由能高的一侧,驱动力单位为 N / m
2
。

驱动力表达式的确定可证明如下。设单位面积晶界在驱动力 p 作用下迁移Δx 的距离,

驱动力作功 pΔx ,界面迁移Δx ,由晶粒 2进入晶粒 1 的摩尔原子数为Δx / Vm , 相应降低的能

量为ΔGΔx / Vm ,降低的能量提供驱动力作功, 故

p ¡¤Δx = ΔG ¡¤Δx / Vm ,

即 p = ΔG/ Vm ( 7-23)

7.5.2 界面迁移的驱动力

界面迁移的驱动力来源于两方面。

( 1) 变形储能

对冷变形的晶体,各个晶粒和晶粒的各个部分变形是不均匀的, 相应位错密度不同, 因

而各部分吉布斯自由能有差别,如图 7-19所示Ⅰ区变形不大, 接近无畸变的退火态,Ⅱ区变

形大,变形储能高, 则

·324·



图 7-19 变形储能作为驱动力

ΔG = GⅡ - GⅠ = ΔE - TΔS ≈ΔE = E Ⅱ - E Ⅰ

如Ⅰ区退火态畸变能为零, E Ⅰ= 0, Ⅱ区单位体积变形

储能为 E ⅡV , 则界面迁移驱动力为

p =
ΔG
Vm

= E (Ⅱ V )

显然,变形储能愈大, 则与无畸变部分相邻界面迁移的

驱动力愈大,其迁移速度也愈大。冷变形金属在再结晶

退火中核心的形成和长大即以变形储能为驱动力。

( 2) 界面曲率

对无变形的退火态晶体,界面曲率成为界面迁移的驱动力, 当然,在变形晶体中, 界面曲

率也起作用。具有曲率的弯曲界面有界面张力作用, 产生一向心的法向力,使界面平直化, 为

维持界面上的力学平衡,保持界面的弯曲, 则在界面两侧有一压力差 Δp。如图 7-20所示曲

率半径为 R 的圆柱体界面,沿长度( l)方向作用界面张力 γ,合力为 γ·l。

图 7-20 圆柱界面上面元和界面张力平衡

界面张力的法向分力与压力差相平衡,

2γ¡¤Ls in
dθ
2

= Δp ¡¤Rdθ¡¤l

因 dθ很小, sin dθ/ 2近似等于 dθ/ 2, 上式变为

2γ¡¤l ¡¤
dθ
2

= Δp ¡¤R ¡¤dθ¡¤l

可以得出

Δp =
γ
R

( 7-24)

对任意曲面。有两个主曲率半径 R 1 和 R 2 , 界面张力法向分力与压力差有同样平衡关系, 可

以导出,Δp = γ
1

R 1
+

1
R 2

,对球形曲面, R 1 = R2 = R,则界面两侧压力差

Δp =
2γ
R

( 7-25)

  根据吉布斯自由能微分式, dG= - SdT + Vm dp ,在恒温下, dG= Vm dp , 跨越界面积分,

得到

ΔG = Vm ¡¤Δp =
2γ¡¤Vm

R
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也即
ΔG
Vm

=
2γ
R

= p 驱动力 ( 7-26)

可见,界面曲率愈大, 曲率半径愈小,则驱动力愈大, 界面迁移速度愈大,界面迁移减少曲率,

降低压力差和自由能差,以趋向于热力学稳定状态, 此时界面向曲率中心方向迁移。

7.5.3 影响界面迁移率的因素

( 1) 溶质原子

许多实验证实合金中微量杂质或溶质原子会使迁移率下降,如纯度 99.999%的铜中加

入 0. 01%碲,可使晶界迁移速度降低 106 倍。铅中加入微量锡,由 10- 6增加至 6× 10 - 5时, 晶

界迁移率下降 10000倍。溶质原子降低迁移率的原因与晶界吸附溶质原子有关, 界面迁移将

拖曳溶质原子一起运动, 而溶质原子的运动受在基体中扩散速度的影响, 因而阻碍界面迁

移,使迁移率下降。溶质原子对任意位向的一般界面影响大, 对具有重合位置原子的特殊位

向界面,由于界面能低, 溶质原子偏聚少,因此, 对晶界迁移率影响要小。微量锡对高纯铅一

般晶界和特殊晶界迁移速度的影响示于图 7-21。

图 7-21 微量 Sn 对高纯 Pb 晶界迁移速度的影响 图 7-22 第二相粒子与界面交互作用

( 2) 第二相质点

运动的界面遇到第二相质点,会受到阻碍, 使界面迁移速度降低。

当第二相质点的最大截面与界面相符合,体系的总表面能为( A - πr
2
)γ1 + 4πr

2
γ2 , 式中,

A 为界面积, r 为粒子半径, γ1 , γ2 为界面和第二相质点与基体的比界面能。若界面与质点分

开, 总表面能为 Aγ1 + 4πr
2
γ2。因此, 界面若脱离第二相质点, 将使能量升高,因而产生阻力

F , 阻止界面迁移,引起界面的弯曲。弯曲界面有表面张力作用, 表面张力的垂直分力与第二

相粒子对界面的阻力 F 大小相等,方向相反。图 7-22示出其关系。

沿第二相粒子与界面相交边缘所作用的表面张力垂直分量为 2πr cosθ·γ·sinθ, 与粒

子对晶界的阻力 F 相等,故有

F = 2πrcos θ¡¤γsin θ= πr ¡¤γ¡¤s in 2θ
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令 dF / dθ= 0, 可求得当θ= 45°,粒子对界面作用的阻力最大, 此时,

F m a x = πrγ

由于在第二相粒子的体积分量为 f 时, 单位面积界面所包含的粒子数目为

N =
3f

2πr
2

故单位面积上第二相粒子对界面总的阻力为

F 总阻 =
3f

2πr
2 ¡¤πrγ=

3f
2r

¡¤γ ( 7-27)

  ( 7-27)式表明,第二相质点的体积分量愈大, 粒子半径愈小,则其对界面的总阻力愈大。

一个弯曲界面在驱动力作用下发生迁移, 运动中遇到第二相质点,则又受到阻力,当驱

动力与阻力达到平衡时,界面运动停止。晶粒停止长大而达到一个极限尺寸, 根据粒子阻力

与驱动力的平衡条件,可以确定晶粒的极限尺寸。设界面为球面, 曲率半径为 R, 单位面积的

驱动力为
2γ
R

,平衡时

2γ
R
* =

3f
2r
γ,

所以晶粒停止长大的极限尺寸为

R * =
4r
3f

( 7-28)

因此,第二相粒子体积分量愈大, 粒子半径愈小,退火后获得的晶粒愈为细小。

( 3) 温度

在( 7-27)式界面迁移率的关系式中,迁移率与温度的关系为

M ∝
1
T

¡¤e
- 1/ T

其中, 指数项的影响大于指数项前系数的影响, 因此, 随温度升高, 迁移率增大, 界面迁移速

度加快。以上关系说明原子扩散受温度的影响, 除此以外,还应考虑第二相粒子在温度升高,

达到一定高温时,会发生溶解,此时,粒子对界面的抑制作用消失, 使迁移率迅速增大,晶粒

长大速度急剧变快。

( 4) 晶粒间位向差

相邻晶粒位向差影响晶界的结构,随着位向差减小, 由大角界面变为小角界面直至无界

面,相应原子扩散由晶界扩散向晶格扩散过渡, 扩散系数逐渐变小,因而随位向差角减小, 界

面迁移率降低。

此外, 某些具有重合位置原子的特殊位向界面, 由于溶质原子偏聚不多,对界面阻碍较

小,因而界面具有较高的迁移率。

7.6 界面与组织形貌

界面结构和能量决定了单相合金晶粒和复相合金中第二相的组织形貌。无论单相或复

相合金,组织的平衡形貌都必须满足界面能最低的热力学条件。
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7.6.1 单相组织形貌

( 1) 界面的平直化与转动

对于两个晶粒以任意曲率接触的大角界面, 若比界面能 γ为常数, 则界面能 γA 取决于

界面面积 A ,平衡时界面能应达到最小, 只有减小界面积 A 才能达到, 因此, 两个晶粒间的

曲界面有平直化以减少面积的趋向。

图 7-23 晶界 OP 上力的平衡

如界面能与界面的位向有关, 则界面还要

转到界面能更低的位向去, 这种转动实际是靠

原子的逐个迁移来完成的。设有图 7-23 所示长

度为 l、单位宽度的平直晶界 OP , ( P 为与其他

晶界相交的结点。)

在结点 O, P 处有作用力 F x 和 F y 以维持

平衡。F x 即界面张力γ, F y 可求得如下。如 P 点

不动, O点移动一小距离 Δy , 则所作之功为 F y·Δy。由于界面转动一个角度 Δθ,界面位向

发生改变,界面能的变化为 l·
dγ
dθ
·Δθ,界面能的变化与 F y 力作功应相等, 即

F y ¡¤Δy = l ¡¤
dγ
dθ

¡¤Δθ

因为Δy = l·Δθ,故

F y =
dγ
dθ

( 7-29)

当界面处于低界面能位向,界面不发生转动,当界面在其他较高界面能位向, F y 趋使界面转

动。包含
dγ
dθ
的项称为扭矩项。

( 2) 界面平衡的热力学条件

图 7-24 三叉界棱处平衡条件的分析

设图 7-24 所示三个晶粒相交于三叉晶

界,图中给出晶界的垂直截面。

三晶粒间界面能相应为 γ1 , γ2 , γ3。取一

自 O 点垂直纸面的单位长度, 总界面能

(γA) 0 为

(γA) 0 = γ1 ¡¤OR + γ2 ¡¤OS + γ3 ¡¤OT

( 7-30)

令三叉界棱 O 点移动一微小距离至 P 点, 晶

粒 1、3 和 1、2之间的晶界都将发生转动, 使

晶界的位向改变, 因而界面能的相应变化中

应包括扭矩项, 晶棱移动到 P 时的界面能

(γA) P 为

(γ¡¤A) P = γ1 ¡¤P R + γ2 +
dγ2
dθ2

¡¤Δθ2 ¡¤P S + γ3 +
dγ3
dθ3

¡¤Δθ3 ¡¤P T ( 7-31)

根据热力学平衡条件,当界面能差为 0时, 过程达到平衡, 因此(γA) P - (γA) O = 0,即为三叉
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界棱处的平衡条件,即

(γ¡¤A) P - (γ¡¤A ) O = γ1 ( P R - OR) + γ2 ( P S - OS) + P S
dγ2
dθ2
Δθ2

+ γ3 ( P T - OT ) + P T
dγ3
dθ3

¡¤Δθ3 = 0 ( 7-32)

因 OP 为无穷小量, 故近似有

P S - OS = - OB = - OP cos θ2

P T - OT = - OC = - OP cos θ3

P S ¡¤Δθ2 = P B = OP sin θ2

P T ¡¤Δθ3 = P C = OP sin θ3

以上诸式代入( 7-32)式,即得

γ1 - γ2 cos θ2 - γ3 cos θ3 +
dγ2
dθ2

sin θ2 +
dγ3
dθ3

¡¤s in θ3 = 0 ( 7-33)

上式中,后两项为转矩项, 表示界面能随取向的变化,如 γ各向同性, γ1 = γ2 = γ3 , 不随取向变

化,则后二项为零, 令θ3 = θ2 = θ, 平衡条件为

γ- γcos θ- γcos θ= 0

得到

2cos θ= 1,  cos θ=
1
2

, θ= 60°,

故晶粒的平衡形态应是晶粒间互成 120°角。对二维晶粒,要保持 120°角平衡形态, 六边形晶

粒为平直界面,小于六边形晶粒具有外凸界面, 大于六边形晶粒具有内凹界面, 如图 7-25 所

示。

图 7-25 平衡晶粒形态 图 7-26 四个晶粒相遇

但具有曲率的界面是不稳定的, 在界面曲率驱动力作用下界面迁移小于六边形的晶粒

缩小,大于六边形的晶粒长大, 六边形晶粒的平直界面稳定不动。

当 4 个晶粒相遇时,一般地有 6个界面和 4条界棱, 4条界棱相交于一点 O, 见图 7-26。

达到平衡时, 4个界面张力也应当平衡, 各界棱之间的夹角应为 109°28′。如界棱向右移

动一段距离, 变为 2个三叉界棱时。界面能由γ( OC+ OD )变为γ( OP + P C+ P D ) , 因OP 很

小,近似 CE = CP , D F = DP ,则界面能差为

ΔE = γ¡¤OP ( 1 - 2cos θ)
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当 θ< 60°, ΔE < 0, 则分解为两个三叉界棱可使总的界面能降低, 故实际显微组织中观察不

到四叉界棱的存在。

7.6.2 复相组织平衡形貌

由基体和第二相组成的复相组织中第二相可能存在于基体相的晶粒内部、界面、晶棱或

界角上,第二相的形状取决于界面能和应变能等因素。

7.6.2.1 晶粒内部的第二相

当第二相析出物引起应变能不大时,则主要考虑界面能的影响, 析出第二相的平衡形貌

应使界面能ΣAiγi最低。

( 1) 完全共格析出

当第二相与母相有相同的晶格类型、接近的晶格常数, 两相在所有界面都完全共格, 界

面能各向同性, 则形成球形的第二相析出物,使表面 Ai最小, 总的界面能最低。如 A l-4% A g

合金经固溶化时效处理后形成的富银 G-P 区可作为此类球的第二相实例。

( 2) 非共格析出

如果两相有完全不同的晶体结构,其界面为非共格的高能相界面, 界面能与两相相对位

向无关,此时第二相平衡形状为球形, 以使界面能最低, 如 Al-4% Cu 合金中过时效析出的 θ

相,钢中球状珠光体中的渗碳体均为此类第二相实例。

( 3) 部分共格析出

如果两相晶体结构虽然不同, 但有一个结构相同,原子间距相近的晶面,则在这个共有

的晶面中形成共格或半共格界面,两相间保持一定的取向关系, 此时第二相的两个平行界面

为共格或半共格界面,其余周边部分则为非共格界面, 形成碟形第二相。总界面能由两部分

组成

ΣA ¡¤γ= A C ¡¤γC + A iγi

式中, AC , γC 为共格部分界面积和界面能, Ai,γi为非共格部分界面积和界面能。Al-4% Cu

合金中的θ′相和 A l-4% Ag 合金的 γ′相为此类第二相实例。

( 4) 规则外形第二相

当第二相界面正好处于界面能的尖点位向处,则可能形成全部由低能界面包围起的几

何多面体,如含钛钢中的氮化钛夹杂就是由{100}面包围起来的立方体。

以上讨论只考虑界面能,在第二相形成引起大的应变能时, 还应考虑应变能的影响。第

二相的平衡形貌应使界面能ΣAiγi和应变能 ΔGS 的总和最低。

( 1) 完全共格的第二相析出物

由于第二相与基体点阵常数不同,产生错配度 δ=
aβ- aα

aα
, 式中, aα为基体的点阵常数,

aβ为第二相的点阵常数。

① 析出物和基体切变弹性模量 G相同, 而且各向同性,则应变能与 δ有以下关系

ΔGS = 4Gδ
2

¡¤V ( 7-34)

式中, V 为基体中析出区未受约束的孔的体积。此时,弹性应变能与析出物形状无关, 如果第

二相析出物和基体的切变弹性模量不同, 则弹性应变能 ΔGS 与析出物形状有关,当析出物
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硬时成球形,软时成碟形, 以使应变能最低。

② 基体弹性模量各向异性 大多数金属是弹性各向异性的,如除钼以外的大多数立方

金属〈100〉方向软,〈111〉方向硬, 在此情况下具有最低应变能的形状是平行{100}的碟形, 大

部分错配度δ在垂直于碟的软方向被调整适应。错配度δ对析出物形状有重要影响, 当δ≥

5% , 形成碟形,δ< 5% ,应变能不大,形成球形, 如 A l-Cu 合金中“G·P 区”析出物 δ等于-

10.5% ,故形成碟形, 在 A l-Ag 合金和 Al-Zn 合金中 δ< 5% ,故形成球形。

图 7-27 f ( c/ a)与 c/ a 关系

( 2) 非共格析出物

由于第二相与基体比容不同, 因而析出

时也产生体积错配度Δ=
ΔV
V
。此时,应变能

与错配度Δ有以下关系

ΔGS =
2
3

GΔ
2

¡¤V ¡¤f ( c/ a ) ( 7-35)

式中, f ( c/ a )为形状因子, 与析出物的长度 c

和半径 a 之比 c/ a 有图 7-27关系。

球形( c/ a = 1)析出物 f ( c/ a )最大, 在其

它条件相同下, 有最大的应变能,薄扁球 (碟

形 )析出物 c/ a→0, f ( c/ a ) 最小, 相应, 应变

能最低, 针状析出物 c/ a = ∞, 应变能介于其

间,因此, 在体积错配度很大时,析出物形成扁球状或碟形, 具有最低的应变能。

7.6.2.2 界面、界棱和界角上的第二相

( 1) 如果 α与β相间只能形成非共格相界面,当 β存在于 α相界面上, 其形貌取决于二

图 7-28 �晶界上析出第二相的

界面张力平衡关系

α晶粒间的夹角(两面角、接触角) , 在界面张力间存在图

7-28 所示的平衡关系,

γαα= 2γαβ cos
θ
2

( 7-36)

式中, γαα为 α相的界面张力, γαβ为两相间的界面张力,

θ为两面角, 决定于界面张力的比值γαα/γαβ。当 γαα= γαβ,

θ= 120°, 当 γαβm γαα, θ= 180°, β相接近于球形, 当 γαβ≈

1
2 γ
αα, θ= 0°,β相在晶界上铺展开来。二面角与第二相形

状关系示于图 7-29中, 存在于界棱上的第二相形状与二面角关系也示于图中。

当第二相存在于界角上时,可以图 7-30所示几何关系进行分析。

此时呈四面体形的 β相的 4个顶角处都是 3个 α晶粒与 1 个 β晶粒的界角, 在 4根界

棱上各有 1 个界棱张力,互相平衡, 由于 3 个界面张力γααβ相等,所以 3个 x 角也相等,角 x、

y 和二面角 δ的关系可由立体几何求得,为

cos
x
2

= 1/ 2s in
δ
2
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图 7-29 二面角与第二相形状关系 图 7-30 存在于界角上的第二相

cos( 180°- y ) =
1

3
¡¤t g
δ
2

,

当 δ= 180°时, x = 120°, y = 90°,β相成为存在于界角上的球形。当 δ= 120°, x = y�= 109°28′,

β相成为曲面四面体, 而 α相的 4 根界棱从 β相曲面四面体的 4 个顶点放射出来

(图 7-31( a ) ) ; 当 δ= 60°, z = 0°, y�= 180°, 这时 β相沿界棱伸展, 形成网络状骨架 (图 7-31

( b) ) ;当δ= 0°, β相为沿 α相的晶界铺展, 其截面图形状与 7-33c形貌相同。

图 7-31 界角上的第二相形状

图 7-32 �具有部分共格和部分

非共格界面的第二相

( 2) 如果 α与 β间可以形成共格或半共格界面, 则因界

面两侧的 α晶粒有不同的位向, 所以 β相如果能和第一个 α

晶粒形成共格或半共格界面,和第二个晶粒就不能共格。常见

的情况是在一个 α晶粒中形成平直的共格或半共格界面, 而

在另一个α晶粒中形成光滑弯曲的非共格界面。如图 7-32所示。
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7.7 界面能的测量

7.7.1 界面张力平衡法

  大多数界面能的测量可利用界棱处 3 个界面张力的平衡关系进行。界棱处的 3 个两面

角可由实验直接测定,根据平衡关系(图 7-33)

γ1 - γ2cos θ2 - γ3 cos θ3 = 0

或

γ1
sin θ1

=
γ2

s in θ2
=
γ3

sin θ3
( 7-37)

图 7-33 界棱处界面张力平衡关系 图 7-34 表面与界面处张力的平衡

当已知其中一个界面能,另两个便可算出。如已知某种金属的表面能, 也可利用表面张力的

平衡求得界面能。一光滑表面在惰性气体或真空中长时间加热,为保持界面张力平衡, 通过

原子扩散,在界面与表面相接部分形成热蚀沟, 如图 7-34示。

沟槽处界面张力的平衡是

γb = 2γS cos
θ
2

( 7-38)

测出沟槽张角θ,可求出界面能 γb。如已知γb ,可求得表面能 γS。α角的测量可以金相法在垂

直表面的截面上进行,也可用干涉显微镜直接在表面上进行。

7.7.2 测量界面能的动力学方法

金属中发生的许多过程都与界面能有关。界面能在这些过程中起着促进或阻碍作用。在

这些过程的动力学表达式中包含着界面能。因此,如果表达式中的其他参数可测, 便可求得

界面能。例如可利用第二相颗粒聚集长大的动力学方程测定基体相与第二相之间的相界能。

方程具有以下形式

r 3 - r 3
0 =

8
9
γ¡¤D ¡¤C ¡¤V

2

K T
¡¤t

式中,γ为相界能, r 0 为开始长大前第二相颗粒的平均半径, r 为温度 T 时间 t时颗粒的平均

半径, D 为溶质在基体相中的扩散系数, C 为温度 T 时溶质在基体相中的平衡溶解度, V 为

第二相的原子体积, K 为波尔茨曼常数。由于表达式在推导时作了一些假设, 因此测量的数

据与其他方法测得者有较大偏差。
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习  题

7-1 计算并比较面心立方晶体中( 111) , ( 100) , ( 110)面的比表面能。设每对原子键能

为ε, 点阵常数为 a。

7-2 一根直径很细的铜丝中, 有一个大角晶界贯穿其截面并和丝轴成 25°,问经加热退

火后将发生什么变化? 若上述界面两侧晶粒的 [ 111]都垂直于界面, 两晶粒位向是以[ 111]

轴相对转动了 60°, 则退火后有何变化?

7-3 一个体积为 10
- 12

m
3
的第二相颗粒 B 存在于金属 A 中, 如果 γA-A = γA-B = 2J / m

2
,

计算 B 颗粒位于晶界上和位于晶粒内部时的能量差, 并说明它将择优位于晶界上还是位于

晶粒内部。

7-4 已知小角晶界单位面积的晶界能可表达为 γ= γ0θ( A - ln θ) ,

① 说明如何用作图法求得γ0 和 A ;

② 证明 
γ
γma x

=
θ
θma x

1- ln
θ
θm a x
。

7-5 假定晶界转矩为零, 证明一个四叉晶界会分解为两个三叉晶界, 并指明何时会出

现图 7-35中Ⅰ的情况, 何时会出现Ⅱ的情况。

图 7-35 四叉晶界分解为两个三叉晶界

7-6 试证明两个位向差为 θ的小角晶界合并为位向差为 2θ的小角界面, 能量可以下

降。

7-7 设有两个 α相晶粒与一个 β相晶粒相交于一公共晶棱, 形成一三叉晶界, β相所

张的二面角为 90°, 且界面能 γαα为 0.3J / m
2
, 求α相与 β相相界的界面能 γαβ。

7-8 二维晶体内含有第二相粒子, 粒子的平衡形貌是边长 l 1 和 l 2 的矩形,矩形二边的

界面能分别为γ1 和γ2 ,若矩形的面积不变, 证明矩形粒子的平衡形状为

γ1 ¡¤l 1 = γ2 ¡¤l 2
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第 8 章 固体中的扩散

8.1 引  言

  就固体中原子(或离子)的运动而论,有两种不同的方式。一种为大量原子集体的协同运

动,或称机械运动, 如第 3 章讨论的滑移、孪生, 第 12章将要讨论的马氏体相变;另一种为无

规则的热运动,其中包括热振动和跳跃迁移:就单个原子讲,其运动是无规的;就大量的原子

讲,每个原子的运动是随机的。所谓扩散是由于大量原子的热运动引起的物质的宏观迁移。

这里应特别注意扩散中原子运动的自发性、随机性、经常性,以及原子随机运动与物质宏观

迁移的关系。

可以从不同的角度对扩散进行分类。

( 1) 按浓度均匀程度分:有浓度差的空间扩散叫互扩散;没有浓度差的扩散叫自扩散,

一般多用示踪原子来研究自扩散过程。

( 2) 按扩散方向分:由高浓度区向低浓度区的扩散叫顺扩散,又称下坡扩散;由低浓度

区向高浓度区的扩散叫逆扩散,又称上坡扩散。

( 3) 按原子的扩散路径分:在晶粒内部进行的扩散称为体扩散;在表面进行的扩散称为

表面扩散;沿晶界进行的扩散称为晶界扩散。表面扩散和晶界扩散的扩散速度比体扩散要快

得多,一般称前两种情况为短路扩散。此外还有沿位错线的扩散, 沿层错面的扩散等。

在气体和液体中,除扩散之外, 物质的传递还可以通过对流等方式进行;而在固体中, 扩

散往往是物质传递的唯一方式。研究扩散无论在理论上还是在实际中都有重要意义, 从理论

上讲,可以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构;从实际上讲, 固体

中发生的许多变化过程都与扩散密切相关。例如,金属的真空熔炼, 材料的提纯、除气, 铸件

的成分均匀化,变形金属的回复再结晶, 各种涉及相间成分变化的相变,化学热处理, 粉末金

属的烧结,高温下金属的蠕变以及金属的腐蚀、氧化等过程,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。

本章主要讨论固态扩散的宏观规律,分析扩散的微观机构, 给出固态扩散的实验规律和

实际应用,研究扩散热力学和反应扩散等。

8.2 菲 克 定 律

8.2.1 菲克第一定律

  1858年, 菲克( F ick)参照了傅里叶( Fourier)于 1822年建立的导热方程, 获得了描述物

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 8-1所示, 在 Δt 时间内, 沿 x

方向通过 x 处截面所迁移的物质的量 Δm 与 x 处的浓度梯度成正比:
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图 8-1 扩散过程中溶质原子的分布 图 8-2 溶质原子流动的方向与浓度降低的方向相一致

Δm∝
ΔC
Δx

AΔt

即
dm
Adt

= - D
�C
�x

由扩散通量的定义,有

J = - D
�C
�x

( 8-1)

上式即菲克第一定律。式中 J 称为扩散通量, 它是单位时间内通过垂直于 x 轴的单位平面

的原子数量,常用单位是 g/ ( cm
2
·s )或 mol/ ( cm

2
·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,它表示单位梯度下的通量,单位为 cm
2 / s 或 m

2 / s ;负号是为

保证扩散方向与浓度降低方向相一致,见图 8-2。

对于菲克第一定律,有以下三点值得注意:

( 1) 式( 8-1)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 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。

( 3) 式( 8-1)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( 8-1)既可适用于稳态扩散, 也可适用于非稳态扩

散。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。

8.2.2 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 ( 8-1)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) , 还要从物质的平衡关系着手, 建

立第二个微分方程式。

( 1) 一维扩散

如图 8-3所示, 在扩散方向上取体积元 AΔx , J x 和 J x + Δx分别表示流入体积元及从体积

元流出的扩散通量,则在 Δt 时间内, 体积元中扩散物质的积累量为

Δm = ( J x A - J x+ Δx A )Δt
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图 8-3 \扩散流通过微小

体积的情况

则有
Δm
ΔxAΔt

=
J x - J x + Δx

Δx

当Δx ,Δt→0时, 有

�C
�t

= -
�J
�x

将式( 8-1)代入上式得

�C
�t

=
�
�x

D
�C
�x

( 8-2)

如果扩散系数 D 与浓度无关,则式( 8-2)可写成

�C
�t

= D
�

2
C
�x

2 ( 8-3)

一般称式( 8-2) , 式( 8-3)为菲克第二定律。

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 8-4所示,若曲线在该点的二阶导数
�

2
C
�x

2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
�

2
C
�x 2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

表明扩散的过程总是使不均匀体系均匀化,由非平衡逐渐达到平衡。

图 8-4 菲克第一、第二定律的关系

( 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

( 8-4)

扩散系数与浓度无关,即与空间位置无关时,

�C
�t

= D
�

2
C
�x

2 +
�

2
C
�y

2 +
�

2
C
�z

2 ( 8-5)
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或简记为

�C
�t

= DΔ2 C ( 8-6)

  2) 柱坐标系中

经坐标变换

x = r cosθ

y = rs inθ

体积元各边为 dr , rdθ, dz ,则有

�C
�t

=
1
r
�
�r

rD
�C
�r

+
�
�θ

D
r
�C
�θ

+
�
�z

rD
�C
�z

( 8-7)

对柱对称扩散,且 D 与浓度无关时有

�C
�t

=
D
r
�
�r

r
�C
�r

( 8-8)

  3) 球坐标系中

经坐标变换

x = rs inθcosφ

y = r sinθsinφ

z = r cosθ

体积元各边为 dr , rdθ, r sinθdφ, 则有

�C
�t

=
1
r 2

�
�r

D r 2 �C
�r

+
1

sinθ
�
�θ

D sinθ
�C
�θ

+
θ

sin 2θ
�

2
C
�φ2 ( 8-9)

对球对称扩散,且 D 与浓度无关时有

�C
�t

=
D
r 2

�
�r

r
2 �C
�r

( 8-10)

8.3 稳态扩散及其应用

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。

对于扩散的实际问题,一般要求出穿过某一曲面 (如平面、柱面、球面等)的通量 J , 单位

时间通过该面的物质量
dm
dt

= AJ , 以及浓度分布 C( x , t) , 为此需要分别求解菲克第一定律及

菲克第二定律。

8.3.1 一维稳态扩散

考虑氢通过金属膜的扩散。如图 8-5所示, 金属膜的厚度为δ, 取 x 轴垂直于膜面。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 p 2 , 另一面保持低而恒定的压力 p 1。

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

中的扩散等过程。
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图 8-5 氢对金属膜的一维稳态扩散

达到稳态扩散时的边界条件为

C©¦x = 0 = C2

C©¦x = δ= C1

C1 , C2 可由热分解反应 H 2�H + H 中的平衡常数 K 决定。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 p = S p ( 8-11)

式( 8-11)中 S 为西佛特( Sievert)定律常数, 其物理意义是, 当空间压力 p = 0. 1MPa 时金属

表面的溶解浓度。式( 8-11)表明,金属表面气体的溶解浓度与空间压力的平方根成正比。

因此,边界条件为

C©¦x = 0 = S p 2

C©¦x = δ= S p 1

( 8-12)

  根据稳态扩散的条件,有

�C
�t

= D
�
�x
�C
�x

= 0

�C
�x

= const = a

  所以 C = a x + b ( 8-13)

式 ( 8-13)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( 8-12)

确定

a =
C1 - C2

δ
=

S
δ

( p 1 - p 2 )

b = C2 = S p 2

最后求得

C( x ) =
S
δ

( p 1 - p 2 ) x + S p 2 ( 8-14)

单位时间透过面积为 A 的金属膜的氢气量
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dm
dt

= J A = - DA
dC
dx

= - D Aa = - D A
S
δ

( p 1 - p 2 ) ( 8-15)

由式 ( 8-15)可知,在本例所示一维扩散的情况下,只要保持 p 1 , p 2 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 = D S ( 8-16)

式中 D 为扩散系数, S 为气体在金属中的溶解度, 则有

J =
P
δ

( p 2 - p 1 ) ( 8-17)

  在实际中, 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。

8.3.2 柱对称稳态扩散

史密斯( Smit h)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
( 8-18)

由菲克第一定律式( 8-1) , 有

m
2πr Lt

= - D
dC
dr

故 m = - D( 2πLt)
dC

dlnr
( 8-19)

图 8-6 [在 1000℃碳通过薄壁铁管的

稳态扩散中 , 碳的浓度分布

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 8-6)。

从图 8-6 还可以引出一个重要的概念:由于

m/ t 是常数, 如果 D 不随浓度而变,则
dC

dlnr
也应是

常数, C 对 lnr 作图应当是一直线。但实验指出,

在浓度高的区域,
dC

dlnr
小, D 大;而浓度低的区域,

dC
dlnr
大, D 小。由图 8-6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
- 7

cm
2
·s

- 1
;当质量分数为 1.4%时,

D = 7. 7× 10
- 7

cm
2
·s

- 1
。可见 D 是浓度的函数,

只有当浓度很小、或浓度差很小时, D 才近似为常数。
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8.3.3 球对称稳态扩散

如图 8-7所示,有内径为 r 1、外径为 r 2 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。

图 8-7 �球壳中可实现球

对称稳态扩散

边界条件

C©¦r = r
1

= C1

C©¦r = r
2

= C2

由稳态扩散,并利用式( 8-10)

�C
�t

=
D
r 2

�
�r

r 2 �C
�r

= 0

得 r
2 �C
�r

= const = a

解得 C = -
a
r

+ b ( 8-20)

代入边界条件,确定待定常数 a , b

a =
r 1 r 2 ( C2 - C1 )

r 2 - r 1

b =
C2r 2 - C1 r 1

r 2 - r 1

求得浓度分布

C( r ) = -
r 1 r 2 ( C2 - C1 )

r ( r 2 - r 1 )
+

C2 r 2 - C1r 1

r 2 - r 1
( 8-21)

  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 r
2 �C
�r

= a 的关系

dm
dt

= J A = - D
dC
dr

¡¤4πr
2

= - 4πDa

= - D 4πr 1 r 2
C2 - C1

r 2 - r 1
( 8-22)

而不同球面上的扩散通量

J =
dm
Adt

=
1

4πr 2

dm
dt

= - D
r 1r 2

r 2

C2 - C1

r 2 - r 1
( 8-23)

可见,对球对称稳态扩散来说, 在 r 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 8-8 中的二元相图所示,成分为 C0 的单相 α固溶体从高温冷却, 进入双相区并在

T 0 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 r 1 ,母相在半径为 r 2 的球体中成分由 C0 逐渐降为 Cαβ, 随

着时间由 t 0 , t 1 , t 2 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 8-9所示。

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
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图 8-8 过饱和固溶体的析出 图 8-9 球形晶核的生长过程

析结果式( 8-22) ,并利用 r 2m r 1 , 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 r 1 ,外径为 r 2 的球壳, 由扩散通过球壳的流量
dm
dt

, 其负值即为新相晶核的生长

速率。

dm
dt

= - D ¡¤4πr 1 r 2
C2 - C1

r 2 - r 1
≈- D ¡¤4πr 2

1
C2 - C1

r 1

= - D ¡¤4πr
2
1

C0 - Cαβ
r 1

( 8-24)

应注意式( 8-24)与菲克第一定律的区别,因为式中的
C0 - Cαβ

r 1
并不是浓度梯度。

8.4 非稳态扩散

非稳态扩散方程的解,只能根据所讨论过程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。

8.4.1 一维无穷长物体的扩散

无穷长的意义是相对扩散区长度而言,若一维扩散物体的长度大于 4 Dt ,则可按一维

图 8-10 扩散偶成分随时间的变化

无穷长处理。由于固体的扩散系数 D 在 10
- 2
～10

- 1 2

cm
2
·s

- 1
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 8-10所示。求解的扩散方程为

�C
�t

= D
�

2
C
�x

2 ( 8-3)
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初始条件

t = 0时,
C = C1 ,  x > 0

C = C2 ,  x < 0
( 8-25)

边界条件

t≥ 0时,
C = C1 ,  x = ∞

C = C2 ,  x = - ∞
( 8-26)

  解扩散方程的目的在于求出任何时刻 t 的浓度分布 C( x , t) ,可采用分离变量法、拉氏变

换法,但在式( 8-3)、( 8-25)、( 8-26)的特定条件下, 采用玻耳兹曼变换更为方便,即令

λ= x / t ( 8-27)

代入式( 8-3)

左边
�C
�t

=
�C
�λ

¡¤
�λ
�t

= -
�C
�λ

¡¤
x

2t 3/ 2 = -
dC
dλ

¡¤
λ
2t

右边 D
�2 C
�x 2 = D

�2 C
�λ2

¡¤
�λ
�x

2

= D
d2 C
dλ2

¡¤
1
t

故式( 8-3)变成了一个常微分方程

- λ
dC
dλ

= 2D
d

2
C

dλ
2 ( 8-28)

令 
dC
dλ

= u, 代入式( 8-28)得

-
λ
2

u = D
du
dλ

( 8-29)

解得 u = a′exp -
λ2

4D
( 8-30)

式( 8-30)代入到
dC
dλ

= u 中, 有

dC
dλ

= a′exp -
λ

2

4D

将上式积分,

C = a′∫
λ

0
exp -
λ

2

4D
dλ+ b ( 8-31)

再令 β= λ/ ( 2 D ) , 则( 8-31)式可改写为

C = a′¡¤2 D∫
β

0
exp( - β

2
) dβ+ b

= a∫
β

0
exp( - β2 ) dβ+ b ( 8-32)

注意式 ( 8-32)是用定积分, 即图 8-11 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= ±

π
2

( 8-33)

因为β= λ/ ( 2 D ) = x / ( 2 Dt) ,利用初始条件式( 8-25)在 t= 0 时,对于 x > 0, x < 0 的任意
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图 8-11 用定积分表示浓度

点分别有

C = C1 = a∫
+ ∞

0
e

- β2

dβ+ b

C = C2 = a∫
- ∞

0
e

- β2

dβ+ b

故 C1 = a
π

2
+ b

C2 = - a
π

2
+ b

求出积分常数 a , b分别为

a = -
C2 - C1

2
¡¤

2

π

b =
C1 + C2

2

( 8-34)

将式( 8-34)代入式( 8-32)有

C =
C2 + C1

2
-

C2 - C1

2
¡¤

2

π
∫
β

0
exp ( - β

2
) dβ ( 8-35)

式( 8-35)中的积分函数称为高斯误差函数,用 erf(β)表示(见图 8-11) , 定义为

erf(β) =
2

π
∫
β

0
exp( - β2 ) dβ ( 8-36)

β值对应的 erf(β)值列于表 8-1。

这样式( 8-35)可改写成

C =
C2 + C1

2
-

C2 - C1

2
erf(β) ( 8-37)

式( 8-37)即为扩散偶在扩散过程中,溶质浓度随 β,即随 x / ( 2 Dt)的变化关系式。

下面针对式( 8-37) ,就几个问题加以讨论。

( 1) 式( 8-37)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 Dt ) , 查表 8-1求出 erf(β) , 代入式

( 8-37)求出 C( x , t)。
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表 8-1 误差函数表 er f(β) , β由 0 到 2.7

β 0 �1 Z2 �3 B4 �5 *6 �7 �8 �9 �

0 �. 0 0 s. 0000 0 �. 0113 0 [. 0226 0 �. 0338 0 C. 0451 0 �. 0564 0 +. 0676 0 �. 0789 0 �. 0901 0 �. 1013

0 �. 1 0 s. 1125 0 �. 1236 0 [. 1348 0 �. 1439 0 C. 1569 0 �. 1680 0 +. 1790 0 �. 1900 0 �. 2009 0 �. 2118

0 �. 2 0 s. 2227 0 �. 2335 0 [. 2443 0 �. 2550 0 C. 2657 0 �. 2763 0 +. 2869 0 �. 2974 0 �. 3079 0 �. 3183

0 �. 3 0 s. 3286 0 �. 3389 0 [. 3491 0 �. 3593 0 C. 3684 0 �. 3794 0 +. 3893 0 �. 3992 0 �. 4090 0 �. 4187

0 �. 4 0 s. 4284 0 �. 4380 0 [. 4475 0 �. 4569 0 C. 4662 0 �. 4755 0 +. 4847 0 �. 4937 0 �. 5027 0 �. 5117

0 �. 5 0 s. 5204 0 �. 5292 0 [. 5379 0 �. 5465 0 C. 5549 0 �. 5633 0 +. 5716 0 �. 5798 0 �. 5879 0 �. 5979

0 �. 6 0 s. 6039 0 �. 6117 0 [. 6194 0 �. 6270 0 C. 6346 0 �. 6420 0 +. 6494 0 �. 6566 0 �. 6638 0 �. 6708

0 �. 7 0 s. 6778 0 �. 6847 0 [. 6914 0 �. 6981 0 C. 7047 0 �. 7112 0 +. 7175 0 �. 7238 0 �. 7300 0 �. 7361

0 �. 8 0 s. 7421 0 �. 7480 0 [. 7358 0 �. 7595 0 C. 7651 0 �. 7707 0 +. 7761 0 �. 7864 0 �. 7867 0 �. 7918

0 �. 9 0 s. 7969 0 �. 8019 0 [. 8068 0 �. 8116 0 C. 8163 0 �. 8209 0 +. 8254 0 �. 8249 0 �. 8342 0 �. 8385

1 �. 0 0 s. 8427 0 �. 8468 0 [. 8508 0 �. 8548 0 C. 8586 0 �. 8624 0 +. 8661 0 �. 8698 0 �. 8733 0 �. 8168

1 �. 1 0 s. 8802 0 �. 8835 0 [. 8868 0 �. 8900 0 C. 8931 0 �. 8961 0 +. 8991 0 �. 9020 0 �. 9048 0 �. 9076

1 �. 2 0 s. 9103 0 �. 9130 0 [. 9155 0 �. 9181 0 C. 9205 0 �. 9229 0 +. 9252 0 �. 9275 0 �. 9297 0 �. 9319

1 �. 3 0 s. 9340 0 �. 9361 0 [. 9381 0 �. 9400 0 C. 9419 0 �. 9438 0 +. 9456 0 �. 9473 0 �. 9490 0 �. 9507

1 �. 4 0 s. 9523 0 �. 9539 0 [. 9554 0 �. 9569 0 C. 9583 0 �. 9597 0 +. 9611 0 �. 9624 0 �. 9637 0 �. 9649

1 �. 5 0 s. 9661 0 �. 9673 0 [. 9687 0 �. 9695 0 C. 9706 0 �. 9716 0 +. 9726 0 �. 9736 0 �. 9745 0 �. 9755

β 1 �. 55 1 ,. 6 1 �. 65 1 �. 7 1 q. 75 1 �. 8 1 p. 9 2 �. 0 2 X. 2 2 �. 7

erf(β) 0 s. 9716 0 �. 9763 0 [. 9804 0 �. 9838 0 C. 9867 0 �. 9891 0 +. 9928 0 �. 9953 0 �. 9981 0 �. 9999

  2) 已知某一时刻的 C( x , t)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 8-1求出 β, t , x 已知, 利用β= x / ( 2 D t)

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 D t
¡¤

2

π
( 8-38)

由式( 8-37)、( 8-38)可以看出,浓度曲线关于中心 x = 0, C=
C1 + C2

2
是对称的。随着时间增

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

由图 8-11 及式( 8-37)可知, 浓度 C( x , t)与 β有一一对应的关系,由于 β= x / ( 2 Dt ) ,

因此 C( x , t)与 x / 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

x 2 = K ( C) t ( 8-39)

式( 8-39)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 8-12所示, 若等浓度

C1 的扩散距离之比为 1∶ 2∶ 3∶ 4,则所用的扩散时间之比为 1∶ 4∶ 9∶ 16。
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( 4) 式( 8-37)的变形

式( 8-37)可以写成

C =
C2 + C1

2
-

C2 + C1

2
- C1 erf(β)

= C0 [ 1 - erf(β) ] + C1 erf(β) ( 8-40)

式中 C0 =
C2 + C1

2
。

1) 当 C1 = 0时(镀层的扩散、异种金属的扩散焊) ,如图 8-13( a ) ,有

C = C0 [ 1 - erf(β) ] ( 8-41)

  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 8-13( b) ,有

C = C1 erf(β) ( 8-42)

图 8-12 抛物线扩散规律 图 8-13 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

  ( 5) 近似估算

由查表 8-1 可知, 当 β= 0. 5 时, erf (β) = 0. 5204≈0. 5, 亦即当 x
2
= Dt 时, 根据式

( 8-41) ,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 x
2 = D t,给出 x 可求 t,给出 t 可求 x。

8.4.2 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 D t。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金属对相应气体的饱和溶

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%的碳) ,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

( 8-41)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
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927℃时碳在铁中的扩散系数 D = 1. 5× 10
- 7

cm
2
·s

- 1
,所以,

C = 1. 3 1 - erf
x

2 1. 5× 10
- 7

t
= 1. 3 1 - erf 1. 29× 10

3
¡¤

x

t

渗碳 10h ( 3. 6× 10
4
s )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,可将碳的浓度坐标上移到 0.25 为原点,这样就可以采用与工业纯铁同样的计算方法。

8.4.3 瞬时平面源

在单位面积的纯金属表面敷以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( 8-3)式:

�C
�t

= D
�2 C
�x

2

注意到敷层的厚度为 0,因此方程( 8-3)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

( 8-43)

  由微分可知,满足方程( 8-3)及上述初始、边界条件的解具有下述形式

C =
a

t
1/ 2 exp -

x2

4D t
( 8-44)

其中 a 是待定常数。可以利用扩散物质的总量 M 来求积分常数 a , 有

M =∫
∞

- ∞
Cdx ( 8-45)

如果浓度分布由式( 8-44)表示,并令

x
2

4Dt
= β2 ( 8-46)

则有

dx = 2( D t) 1/ 2dβ

代入式( 8-45)

M = 2aD
1
2∫

+ ∞

- ∞
e- β

2

dβ= 2a (πD )
1
2

代入式( 8-44)

C =
M

2(πD t)
1
2

exp -
x

2

4D t
( 8-47)

图 8-14示出了不同 Dt 值的浓度分布曲线。

8.4.4 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 Dt ,从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 8-15所示,圆周面封闭,物质仅沿轴向

向外扩散的情况等。
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图 8-14 瞬时平面源扩散后的浓度距离曲线 , 数字表示不同的 Dt 值

图 8-15 有限长物体中的扩散

( a ) 原始试样 ( b) 扩散 t 时间后

利用分离变量法,可求得式( 8-3)的通解为

C = ∑
∞

n = 1

( Ans inλnx + B ncosλnx ) exp( - λ
2
nDt) ( 8-48)

对于图 8-15所示的问题, An , B n 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

浓度保持为零,则初始条件为

当 t = 0, 0 < x < l, 则 C = C0 ( 8-49)

边界条件为

当 t ≥ 0, x = 0及 x = l, 则 C = 0 ( 8-50)

满足式( 8-49)、( 8-50)的最终解是

 C=
4C0

π
∑
∞

n= 0

1
2n+ 1

s in
( 2n+ 1)πx

l
exp[ - ( 2n+ 1) 2

π
2
Dt/ l

2 ]

( 8-51)

  式( 8-51)也适用于板材的表面脱碳、小样品的真空除气等。

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

( 8-42)和式( 8-51) , 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( 8-51)随时间而以指数关系衰减, 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 = 3exp
8π

2
D t

l
2 ( 8-52)

当 l≤4 D t, 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 C进行近似估算

C =
1
l∫

l

0
C( x , t) dx ( 8-53)

当 C< 0. 8C1 时, 有
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C
C0
≈

8
π

2 exp -
t
τ

( 8-54)

式( 8-54)中 τ=
l 2

π
2
D
称为弛豫时间, 相当于电容充、放电的时间常数。由式( 8-54)可以确定物

体中的平均浓度 C 与扩散时间 t 的关系。

8.5 D-C关系 ,俣野方法

上述各种处理方法都是假定 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。菲克第二定律如( 8-2)式:

�C
�t

=
�
�x

D
�C
�x

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( Mat ano)找到了从实验的

浓度分布曲线 C( x )出发, 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。

设式( 8-2)的初始条件

当 t = 0时,  
C©¦x > 0 = C1

C©¦x < 0 = C2

( 8-55)

边界条件

dC
dx x = ±∞

= 0 ( 8-56)

引入参量

λ= x / t ( 8-57)

使偏微分方程( 8-2)式变为常微分方程。

�C
�t

=
dC
dλ
�λ
�t

= -
λ
2t

dC
dλ

( 8-58)

�C
�x

=
dC
dλ
�λ
�x

=
1

t

dC
dλ

�
�x

D
�C
�x

=
d
dλ

D
1

t

dC
dλ
�λ
�x

=
d

tdλ
D

dC
dλ

( 8-59)

式( 8-58)、( 8-59)代入式( 8-2)得

-
λ
2t

dC
dλ

=
1
t

d
dλ

D
dC
dλ

对 dC 从 C1 到 C 积分

-
1
2∫

C

C
1

λdC =∫
C

C
1

d D
dC
dλ

( 8-60)

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( 8-60)变为

-
1
2

1

t
∫

C

C
1

x dC = t∫
C

C
1

d D
dC
dx

即
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-
1
2t∫

C

C
1

x dC = D
dC
dx C

- D
dC
dx C= C

1

= D
dC
dx C

注意边界条件式( 8-56)为

dC
dx C= C

1

= 0 ( 8-61)

所以 D ( C) = -
1
2t

dx
dC C
∫

C

C
1

x dC ( 8-62)

式( 8-62)即扩散系数 D 与浓度 C 之间的关系式。式中
dx
dC C
是 C-x 曲线上浓度为 C 处斜率

的倒数;∫
C

C
1

x dC 为从 C1 到 C 的积分。

让我们再分析一下式( 8-62)。由于扩散系数 D 与浓度 C 有关,在扩散过程中浓度分布

图 8-16 �根据浓度分布曲线求不同

浓度下的扩散系数

曲线往往不会保持式 ( 8-37)、( 8-38) 所示的中心对称

关系。可以进行坐标变换 x→x′,使

∫
C

2

C
1

x′dC = 0 ( 8-63)

因为
dC
dx C = C

2

= 0, 所以由式 ( 8-62) 可知式 ( 8-63)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 8-16 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( 8-63)坐标变换后式( 8-62)变为

D ( C) = -
1
2t

dx′
dC C
∫

C

C
1

x′dC ( 8-64)

  俣野法根据式( 8-64)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 8-16中的面积 A = B;

③ 积分∫
C

0
x′dC 即为面积 B - ( A - A 1 ) = A 1 ,

dx′
dC C
为浓度—距离曲线在浓度 C 处

的斜率的倒数。时间已知, 则式 ( 8-64) 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。

8.6 克根达耳效应

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。过去人们认为,在置换式固溶体中, 原子扩散的过程是通过溶剂与溶质原子直接换位进
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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是相等的, 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。

8.6.1 克根达耳( Kir kendall)效应

斯密吉斯加斯( Smigeiskas)和克根达耳用实验证明了互扩散过程中组元的扩散系数不

图 8-17 克根达耳实验

同及置换式扩散的空位机制。他们在 1947 年进行的实验

如图 8-17 所示。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, 将钼丝包在

黄铜与铜中间。注意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,二者构成置换式固溶体。

上述样品在 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。实验发现, 一天之后这两层钼丝均向内移动了

0. 0015cm, 56天之后移动 0.0124cm。这种位移量随时间的变化数据列于表 8-2。这种现象

称为克根达耳效应。

表 8-2 保温时间和钼丝的位移

保温时间/ d 0 �1 �3 �6 X13 @28 �56 �

钼丝的位移/ cm 0 �0 C. 0015 0 �. 0025 0 �. 0036 0 �. 0056 0 �. 0092 0 X. 0124

图 8-18 �由于克根达耳效应引起

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 8\ ©¦18。

后来发现,在 Cu-Sn, Cu-N i, Cu-A u, A g-A u,

A g-Zn , N i-Co, N i-Cu, N i-Au 等置换式固溶体中

都会发生这种现象。而且标志物总是向着含低熔点组元较多的一方移动。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根达耳效应。

8.6.2 克根达耳效应的理论和实际意义

克根达耳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

形成过程中以及生产实践中都有十分重要的意义。
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首先,克根达耳效应直接否定了置换式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。换句话说, 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, 克根达耳效应说明, 在扩散系统中每一种组元都有自己的扩散系数, 由于

J Zn > J Cu ,因此 D Zn > D Cu。注意, 这里所说的 DZn , D Cu均不同于菲克定律中所用的扩散系数

D。

图 8-19 克根达耳效应的副效应

克根达耳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,甚至形成克根达耳孔, 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

N i-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 8-19。

克根达耳效应的这些副效应在实际当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长的时

间。上述副效应会引起断线、击穿、器件性能劣化乃至使器件完全报废。因此应设法加以控

制。

8.7 分扩散系数,达肯公式

达肯( Darken)对克根达耳效应进行了详尽的讨论。他引入了两个平行的坐标系:一个

是固定坐标系 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 8-20。他同

时采用了两个扩散系数 DA 和 DB ,分别表示组元 A 和 B 的本征扩散系数, 即分扩散系数。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 D 表示。

在推导 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。本征扩散是相对于动坐标而言的;总的扩散效果为本征扩散和整体收缩

效果之和。

相对于动坐标系, A, B 的本征扩散通量分别为 J A 1 , J B 1

J A 1 = - D A
�CA

�x
( 8-65)

J B 1 = - D B
�CB

�x
( 8-66)

由于 J B 1 > J A 1 , 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 CA v 和 CB v。所以对固定坐标系,总通量为

J A = J A 1 + CA v = - DA
�CA

�x
+ CAv = - D

�CA

�x
( 8-67)
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J B = J B 1 + CB v = - DB
�CB

�x
+ CB v = - D

�CB

�x
( 8-68)

图 8-20 �扩散效果为本征扩散

和整体收缩效果之和

式中, v 为 x 处晶面的平移速度; CA, CB 分别为 x 处 A 组元

和 B 组元的浓度。式( 8-67)、( 8-68)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 ) = 常数

  所以
�CA

�x
= -
�CB

�x
( 8-69)

为了求出 D A , D B , D 三者之间的关系, 应消去 v。利用式

( 8-67) , ( 8-68) , ( 8-69)得

  �( CAD B + CB D A )
�CA

�x
= D( CA + CB )

�CA

�x
CA

CA + CB
DB +

CB

CA + CB
D A = D

即 N A D B + N B D A= D ( 8-70)

式中, N A , N B 分别是 A, B 组元在合金中的摩尔分数。

由式( 8-67) , ( 8-68) ,利用 J A = - J B ,得晶面(亦即克根

达耳标志面)的迁移速度

v = ( DB - D A )
�N B

�x

v = ( DA - DB )
�N A

�x

( 8-71)

式( 8-70) , ( 8-71)合称为达肯公式。式中 D A 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(亦称偏扩散系数或本征扩散系数) ; D 为综合扩散系数(亦称化学扩

散系数或互扩散系数)。由式( 8-70)可知, 对 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 = b t ( 8-72)

式中, l 为标志物移动距离, b为比例常数,则界面的迁移速度为

v =
dl
dt

=
d( b t )

dt
=

l
2t

( 8-73)

  在一定浓度下, 通过实验测定综合扩散系数 D ,标志物移动速度 v, 再根据式 ( 8-70) , 式

( 8-71)可求出分扩散系数 D A , D B。

由式 ( 8-70) 可以看出, 综合扩散系数 D 不代表一种原子的扩散系数, 一般情况下

D≠D A≠D B , 只有当样品中组元 A (或 B)很少时,才有 D≈D B (或 D≈DA )。当 CA = CB =
C
2

时, D =
1
2

( DA + D B ) ,即综合扩散系数为两个分扩散系数的算术平均值。如果 D A= D B , 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 N Zn =

22. 5% , 根据达肯的计算结果, 该浓度下 DC u = 2. 2× 10
- 9

cm
2
/ s ; D Zn = 5. 1× 10

- 9
cm

2
/ s;
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D Zn / D Cu = 2. 3倍。而当 N Zn→0时, D≈DZn , 此时 DZn = 0. 3× 10
- 9

cm
2
/ 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 8.2 节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:

J A 1 = - DA
�CA

�x

J B1 = - DB
�CB

�x

( 8-74)

只要研究其中的一个就够了。现在我们的认识深入了一步, 知道 D A 可以不等于 DB , 式

( 8-74)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

J A = - D
�CA

�x

J B = - D
�CB

�x

( 8-75)

图 8-21 �在不同条件下 , S 0 ,

S M 和 SⅠ的位置

这里的通量为纯扩散性流动和整体迁移的总和, D 为

系统的综合扩散系数。式( 8-75)正是我们经常采用的

菲克定律。

到现在为止,我们已经接触到 3个平面:

S 0——原始焊接面,对于空间固定的坐标系, 在扩

散中其位置是不变的;

S M——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;

S Ⅰ——克根达耳标记面, 可以认为是固定在某一

晶面上的动坐标系,在不等量原子交换的扩散中, 其运

动速度为 v。

在扩散宏观规律的讨论结束之前, 总结一下在不

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确图象,见图 8-21。

( a )
�C
�t

= 0, 且 D A= D B , 即浓度不随时间变化, 本

征扩散系数相同。由式( 8-71) , v= 0,动坐标系不动, 所

以 S 0 = SⅠ ; 对固定坐标系, 由式 ( 8-65)至式 ( 8-68) ,

J A 1 = - J B 1 = J A = - J B ,所以 S 0 = SM。

( b) 当
�C
�t

= 0, D A≠DB 时, 对动坐标系, J A 1≠- J B 1 ,所以 SⅠ≠S 0 ;对固定坐标系, J A =

- J B , 所以 S 0 = SM。也就是说, 以标记面为准。J A 1≠- J B 1 ,必然引起整体流动。以 S 0 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

S 0 面的总通量 J A = J B ,所以 S 0 面也即俣野面。图中 x 1 是克根达耳效应引起的。
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( c) 当
�C
�t
≠0, 且 D 1 = D2 时, 由于等量原子交换也会引起标记移动, x 2 是点阵常数变化

引起的,在这种情况下 S 0≠SM , S Ⅰ= SM。

( d ) 当
�C
�t
≠0, D1≠D2 时, S 0≠SM≠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。

8.8 扩散的微观理论和机制

前面讨论了扩散导致的宏观现象,这些现象是大量原子无数次微观过程的总和。本节将

从分析晶体中原子运动的特点——随机行走出发,讨论扩散的原子理论, 分析扩散的微观机

制,并建立宏观量与微观量、宏观现象与微观理论之间的联系。

8.8.1 扩散与原子的随机行走

式( 8-39)所示的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,则 x 应和 t 成正比,这与实验结果不同。我们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,位移的均方根值和运动时间的平方根成正比。由此可以想象, 晶体中的原

子迁移也是一种随机行走现象。

下面分析晶体中原子运动的特点。从统计意义上讲, 在某一时刻,大部分原子作振动, 个

别原子作跳动;对一个原子来讲, 大部分时间它作振动,某一时刻它发生跳动。显然, 晶体中

的扩散过程即是原子在晶体中无规则跳动的结果。换句话说, 只有原子发生从阵点位置到阵

点位置的跳动,才会对扩散过程有直接的贡献。

对于大量原子在无规则跳动次数非常大的情况下, 可以用统计的方法求出这种无规则

跳动与原子宏观位移的关系,也就是对于一群原子在做了大规模的无规则跳动以后, 可以计

算出平均扩散距离。

先分析一个原子。设每次无规则跳动的位移矢量为 r i ,则跳动 n 次的位移 Rn 可表示为

Rn = r 1 + r 2 + r 3 + ⋯ + r i + ⋯ + r n = ∑
n

i= 1

r i ( 8-76)

为求运动路程,将两端自乘, 则

Rn ¡¤Rn = ∑
n

i= 1

r i ¡¤∑
n

i= 1

r i = r 1 ¡¤r 1 + r 1 ¡¤r 2 + r 1 ¡¤r 3 + ⋯ + r 1 ¡¤r n

+ r 2 ¡¤r 1 + r 2 ¡¤r 2 + r 2 ¡¤r 3 + ⋯ + r 2 ¡¤r n + ⋯

+ r n ¡¤r 1 + r n ¡¤r 2 + r n ¡¤r 3 + ⋯ + r n ¡¤r n

= ∑
n

i= 1

r i ¡¤r i + 2∑
n- 1

i= 1

r 1 ¡¤r 1+ i + 2∑
n - 2

i= 1

r 2 ¡¤r 2+ i + ⋯ + 2r n - 1 ¡¤r n

  所以 R2
n = ∑

n

i= 1

r 2
i + 2∑

n- 1

j = 1
∑
n - j

i= 1

r j ¡¤r j + i ( 8-77)

式( 8-77)中, r j·r j + i= ©¦r j ©¦©¦r j + i©¦cosθj , j + i,θj , j + i为 r j 与 r j + i两向量之间的夹角,见图 8-22。因

此式( 8-77)也可改写为
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图 8-22 一个原子的随机行走模型

R2
n = ∑

n

i= 1

r 2
i + 2∑

n- 1

j = 1
∑
n- j

i= 1

©¦r j ©¦©¦r j + i©¦cosθj , j + i 

( 8-78)

  再分析晶体中的原子。由于晶体的对称性很高, 且

只考虑最近邻原子的跳动,则

©¦r i©¦= r ( 8-79)

式( 8-79)有两种含义

① ©¦r 1 ©¦= ©¦r 2 ©¦= ©¦r 3 ©¦= ⋯= ©¦r ©¦= 最近邻平衡位置

之间距离;

② r 具有空间对称性, 有 r i 就有- r i。因此,晶体

中的一个原子在发生 n 次跳动之后 R
2
n 的数值为

R2
n = nr 2 + 2r 2∑

n- 1

j = 1
∑
n - j

i= 1

cosθj , j + i ( 8-80)

  最后再考虑大量的原子。每个原子都跳动了 n 次,则应将所有原子 R
2
n 相加取平均值。考

虑到式 ( 8-80)中的 nr
2 均相等, 但各原子作无规则跳动, 故每次跳动的方向是无规则的。对

于大量原子来说,每次跳动在任意的正、反两个方向的机会是相等的,则平均值

∑
n- 1

j = 1
∑
n- j

i= 1

cosθj , j + i = 0 ( 8-81)

所以 R 2
n = nr 2 ( 8-82)

由此可见, 原子扩散的平均距离(用均方根位移 R
2
n表示)与原子跳动次数的平方根 n 成

正比,即

R
2
n = n r ( 8-83)

  假设原子的跳动频率是Γ,即每秒跳动 Γ次, 则 t 秒内跳动的次数

n = Γt

所以 R2
n = Γtr 2 ( 8-84)

式( 8-84)的重要性在于,它建立了扩散过程中宏观量均方位移R
2
n、微观量跳动频率 Γ、跳动

距离 r 之间的联系。

可以证明(见下面的 8.8.2小节)

R
2
n = γDt ( 8-85)

式中γ是决定于物质结构的几何参数。

由式( 8-84)、( 8-85) ,有

γDt = Γtr
2

则 D =
1
γ
Γr 2 = αΓr 2 ( 8-86)

式( 8-86)中,α=
1
γ

, α也是决定于物质结构的几何参数。式( 8-86)称为爱因斯坦方程, 它的重

要性在于,建立了扩散系数与微观量跳动频率 Γ、跳动距离之间的联系。

由式( 8-85)还可导出
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R
2
n = γ′ D t ( 8-87)

式中γ′= γ。式( 8-87)正是式( 8-39)所描述的抛物线扩散规律。

8.8.2 菲克定律的微观形式及 D 的微观表示

我们先讨论一维扩散的情况。如图 8-23所示, 设微观跳动也是一维的,扩散沿 x 方向。

图 8-23 一维扩散的微观模型

假定原子在平衡位置的逗留时间为τ, 即每振动τ秒跳

动 1 次,则跳动频率

Γ=
1
τ

( 8-88)

式 ( 8-88)中 Γ也称跳动几率, 即在所有振动的原子中发生

跳动的原子百分数。

设平面 1 的扩散原子面密度为 n1 ,平面 2的扩散原子

面密度为 n2。若 n2 = n1 ,则无净扩散流。设由平面 1 向平面

2的跳动原子通量为 J 12 , 由平面 2向平面 1的跳动原子通

量为 J 2 1

J 12 =
1
2
n1Γ ( 8-89)

J 21 =
1
2
n2Γ ( 8-90)

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

J 1 = J 12 - J 21 =
1
2
Γ( n1 - n2 ) ( 8-91)

而浓度可表示为

C =
1 ¡¤n
1 ¡¤δ

=
n
δ

( 8-92)

式 ( 8-92)中的 1 表示取单位面积计算, δ表示沿扩散方向的跳动距离, 则由式 ( 8-91)、式

( 8-92)得

J 1 =
1
2
Γ( C1 - C2 )δ=

1
2
Γδ

2 ( C1 - C2 )
δ

= -
1
2
Γδ

2 dC
dx

( 8-93)

式( 8-93)与菲克第一定律(式( 8-1) )对比可知

D =
1
2
Γδ2 ( 8-94)

  对于二维扩散的情况, 原子等几率地向 x , - x , y, - y 等四个方向跳动, 而对 x 方向扩

散有贡献的跳动次数占总跳动次数的
1
4

,与式( 8-94)类比, 有

D =
1
4
Γδ

2
( 8-95)

  再考虑三维扩散的情况。对点阵常数为 a 的简单立方晶体来说

D =
1
6
Γδ

2
=

1
6
Γa

2
( 8-96)

  对于不同的晶体结构,考虑原子可跳动的路径, 有一般的关系式
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D = α′Γδ
2

= αΓa
2

( 8-97)

式( 8-97)中, α称为几何因子, 是决定于晶体结构的参数; a 为点阵常数;δ为跳动距离在扩

图 8-24 E面心立方晶体中间

隙原子的可跳位置

散方向上的投影,即相应两晶面的间距;而α′可由下式表示

α′=
对扩散有直接贡献的可跳位置数
总的可跳位置数

  以面心立方晶体间隙原子的跳动为例, 如图 8-24 所示,

设间隙原子在最近邻的八面体间隙间跳动, 则 α′=
4

12
=

1
3

,

而δ=
a
2

,

∴ D = α′Γδ
2

=
1
3
Γ

a
2

2

=
1

12
Γa

2

即对于面心立方晶体间隙原子的扩散来说,几何因子 α=
1

12
。

8.8.3 扩散的微观机制

式 ( 8-84)建立了扩散过程中宏观量方均位移R
2
n与微观量原子跳动频率 Γ、跳动距离 r

之间的关系;式( 8-94)～( 8-97)建立了扩散系数用微观量表示的关系式。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。

( 1) 对直接换位机制的否定

按这种模型,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 8-25所示。

图 8-25 直接换位机制的示意图

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 8-25 ( 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

8-25( c)。这样的过程势必使交换原子对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。

( 2) 间隙机制

间隙机制适用于间隙式固溶体中间隙原子的扩散。其中,发生间隙扩散的主要(甚至唯

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跳动到其近邻的另一个间隙位置的方式进行

的。
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图 8-26 ( a )为面心立方结构中的八面体间隙中心位置;图 8-26( 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代表跳动后的位置。在跳动

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跳动的阻力, 这也就是间隙原子跳动时所必须

克服的能垒。如图 8-27所示, 间隙原子从位置 1跳动到位置 2必须越过的能垒是 G2 - G1 , 因

此只有那些自由能超过 G2 的原子才能发生跳动。

图 8-26 面心立方晶体的八面体间隙及( 100)晶面 图 8-27 原子的自由能与其位置的关系

( 3) 空位机制

空位机制适用于置换式固溶体的扩散。在置换式固溶体(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 8-28 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 8-28( b) ) , 显然, 直径为 d 的原子通过尺寸为 0.73d

图 8-28 FCC 晶体空位机构的扩散

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 F CC 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,和碳邻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, 要在其邻近出现空位,必须消耗空位形成能。
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已经公认,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。

( 4) 其它类型的扩散机制

对于置换式固溶体,人们还提出了几种其它类型的原子跃迁机制。

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 8-29) ,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 8-29 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

如图 8-30所示, 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 占有 2 的格点, 将 2 推入间隙位置 (见图 8-30 ( a ) ) , 这种方式称为填隙子

( interst itialcy)机制, A g 在 A gBr 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 8-30( 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

8-30( c) )。

图 8-30 几种不同的扩散机制

( a ) 填隙子 ( int ers t it ial cy)机制 ( b) 挤列子 ( crowdion)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。

8.8.4 扩散系数和扩散激活能的计算

下面将通过理论分析,利用已知或可测的微观量及宏观量表示扩散系数 D 和扩散激活

能 Q。

在本节中利用简单的微观模型推导出了扩散系数的表达式( 8-97) :

D = αΓa
2

其中几何因子 α与晶体的结构有关, 点阵常数 a 可查表或通过 X 射线衍射法测出, 总之这
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两个量是已知的。而跳动频率 Γ是一个微观参量,无法直接测量, 因此应设法把它表示成可

图 8-31 �间隙原子的位置与

自由能的关系

知或可测的微观量、宏观量, 才能求出扩散系数 D 以及

扩散激活能 Q。

( 1) 原子激活几率和激活能的概念

晶体中的原子必须具备足够高的额外能量, 才能跳

离它原来的平衡位置, 以间隙原子为例, 如图 8-31所示,

位于平衡间隙位置 1, 3 上的间隙原子处于势能的最低点

G1。间隙原子随位置变动的能量变化曲线在图 8-31 中同

时给出。一般情况下,温度为 T 时, 间隙原子的平均振动

动能(如图中的水平虚线所示)远低于原子跃迁到邻近间

隙位置上所需的能量。

按照统计力学, 温度为 T 时, 原子的自由能分布服

从麦克斯韦-玻尔兹曼分布。设原子总数为 N , 摩尔自由

能 G≥G2 的原子数为 n2 ,则

n2 ( G ≥ G2 )
N

= e- G
2

/ R T ( 8-98)

同理,摩尔自由能 G≥G1 ( G1 < G2 )的原子数 n1 为

n1 ( G ≥ G1 )
N

= e
- G

1
/ R T

( 8-99)

所以

n2 ( G ≥ G2 )
n1 ( G ≥ G1 )

= e- ( G
2

- G
1

) / R T = e- ΔG
*

/ R T ( 8-100)

  注意到 G1 为间隙原子位于平衡位置时的自由能, 有

n1 ( G≥ G1 ) ≈ N

则在任何时刻,具有足够能量、可以变换位置发生跳动迁移的原子占总原子的百分数(或者

说任一个原子的跳动几率)为

p 1 =
n2 ( G≥ G2 )

N
= e

- ΔG* / RT
( 8-101)

  对于扩散来讲, p 1 也就是原子的激活几率。可以看出, ΔG
*
越大, p 1 越小;而温度 T 越

高, p 1 越大。

由以上分析可以引出扩散激活能的概念。在扩散过程中, 原子从原始平衡位置跳动迁移

到新的平衡位置所必须越过的能垒值(或称所必须增加的最低能量值 ) , 称为原子的扩散激

活能。显然,式( 8-100)、式( 8-101)中的 ΔG
* 即为扩散激活能。

在物理冶金中, 许多重要过程都与温度相关, 如晶粒长大速度、蠕变速率、腐蚀速率等。

如果在不同温度下测定扩散系数,发现扩散系数 D 与温度间的关系也可以用 Arrhenius 方

程表示如下

D = D 0e - Q / RT ( 8-102)

式中 D 0 和 Q取决于物质的成分和结构, 但与温度无关。称 D 0 为扩散常数或频率因子;称 Q

为扩散激活能(单位: J / mol)。
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根据实验关系式( 8-102) , 利用图解法,采用单对数坐标很容易求出 D 0 和 Q。

( 2) 间隙机制中 D , Q的计算

首先找出原子跳动的频率Γ。假设间隙原子周围的最近邻间隙位置都是空的,则

Γ= p 1p 2 ( 8-103)

式中, p 1 为原子具有改变位置的能量而发生跳动的几率, 即前边讨论的激活几率; p 2 为振动

频率ν, 注意ν是朝各个间隙位置振动的频率。则在单位时间内,在所有振动中, 发生跳动的

次数,即跳动频率 Γ可表示为

Γ= νexp( - ΔG
*

/ RT ) ( 8-104)

  实际上,在推导式( 8-104)时做了一个假设,即原子处于势垒顶峰位置时, 穿透势垒的频

率,在数值上与原子处于平衡位置时的振动频率相等。而且频率的大小 ν≈10
1 3

s
- 1
。

根据  ΔG
* = ΔH

* - TΔS
*

则 Γ= νexp -
ΔH *

RT
+
ΔS *

R

利用式( 8-97) ,得

D = αa
2
νexp
ΔS
*

R
exp -
ΔH
*

RT
( 8-105)

式中,αa
2
νexp
ΔS *

R
为频率因子 D 0 (与式( 8-102)对比) ;ΔS

* 为激活熵,是由于激活引起的

振动频率的变化引起的; ΔH
* 为激活焓, 在恒温恒压的固体扩散条件下, 有 ΔH

* ≈ΔE ,

ΔE 为系统内能的变化。与式( 8-102)对比,扩散激活能

Q = ΔH
*
≈ΔE ( 8-106)

  ( 3) 空位机制中 D , Q的计算

空位机制实际上是原子与空位进行位置的交换。在晶体中,空位的扩散是容易的, 因为

空位周围一定要有原子;而原子的扩散是不容易的, 因为原子周围不一定有空位。原子完成

一次跃迁之后,要进行下次跃迁必须等待新的空位移动到它的邻近位置。

因此,与间隙机制的式( 8-103)对照,空位机制中原子的跳动频率可表示为

Γ= p 1p 2p 3 ( 8-107)

式中, p 1 , p 2 与式( 8-103)中相同; p 3 为空位平衡浓度, 也就是扩散原子周围每一个最近邻原

子以空位形式存在的几率,与式( 8-101)类似,有

p 3 = exp( - ΔGv / RT ) = exp(ΔS v / R) exp( - ΔH v / RT )

因此扩散系数

D = αa2νexp
ΔS
*

+ ΔS v

R
exp -
ΔH
*

+ ΔH v

RT
( 8-108)

与式( 8-102)对照, 空位扩散机制中,频率因子

D 0 = αa 2νexp
ΔS
*

+ ΔS v

R

扩散激活能

Q = ΔH
*

+ ΔH v ≈ΔE
*

+ ΔE v

  因此,空位机制的扩散激活能等于产生 1mol 空位所需的能量与使这些空位与原子交

换位置所需的能量之和。
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式( 8-108)中, ΔS v , ΔH v 分别为空位形成熵和空位形成焓。ΔS v 是由于空位的引入使

周围原子振动频率发生变化所引起的。通常有 ΔS v n ΔS
* , 在一定的近似条件下, D0 =

αa
2
νexp
ΔS
*

R
。

一般说来,空位机制比间隙机制需要更大的扩散激活能。如表 8-3 中所列数据,碳、氮原

子在α-Fe 和 γ-Fe 中的扩散激活能比金属元素在铁中的扩散激活能小得多。

表 8-3 某些扩散系数 D 0和 Q的近似值

扩 散 元 素 基 体 金 属 D 0 �/ 10- 5m2 / s Q/ 10 �3
J/ mol

C γ-Fe 2 �. 0 140 �

N γ-Fe 0 �. 33 144 �

C α-Fe 0 �. 20 84 �

N α-Fe 0 �. 46 75 �

Fe α-Fe 19 �239 �

Fe γ-Fe 1 �. 8 270 �

Ni γ-Fe 4 �. 4 283 �

Mn γ-Fe 5 �. 7 277 �

Cu Al 0 �. 84 136 �

Zn Cu 2 �. 1 171 �

Ag Ag(晶内扩散) 7 �. 2 190 �

Ag Ag(晶界扩散) 1 �. 4 90 �

8.9 扩散热力学

由菲克第一定律 J = - D�C/�x 可以看出, 扩散是物质由浓度高的区域流向浓度低的

区域的过程。当�C/�x→0, 则 J→0,体系趋于平衡。但是, 以
�C
�x

= 0为平衡条件, 只能说明

某些现象,如单相固溶体合金的均匀化等。而在某些合金系统中,扩散往往并不导致均匀化,

如奥氏体分解、固溶体的脱溶等, 扩散的结果是溶质原子从低浓度区向高浓度区的富集过

程。为了建立扩散定律的普遍形式, 需要用热力学理论来分析扩散过程。从热力学的角度看,

扩散是由于化学位的不同而引起的,各组元的原子总是由高化学位区向低化学位区扩散。扩

散的真正推动力不是浓度梯度而是化学位梯度;平衡时, 各组元的化学位梯度为零。这就是

有关扩散过程的热力学理论,它更有普遍性, 更能说明扩散过程的实质。

本节将讨论扩散驱动力的本质,研究扩散系数、扩散方向、扩散速度、溶质分布等与热力

学量之间的关系,同时讨论各种扩散系数及其相互关系。

8.9.1 菲克定律的普遍形式

从热力学来看,扩散和其它过程一样, 应该沿化学位降低的方向进行。在恒温恒压下, 固

溶体的自由能变化ΔG< 0 才是引起扩散的真正原因。

化学位相当于重力场中的势能,势函数对距离的微分便是力函数。若一系统中由于一定

的原因(浓度、温度、压力、应力等)出现化学位随距离的变化, 此时 i原子在 x 方向便会受到
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驱动力 F i的作用

F i = -
�μi
�x

( 8-109)

  受力原子的平均速度 vi正比于 F i

vi = BiF i ( 8-110)

比例系数 B i为单位力作用下的速度,称为迁移率。注意迁移率的大小与运动阻力有关。

扩散通量等于单位体积内的原子数和原子平均速度的乘积

J i = Civi ( 8-111)

  将式( 8-109)、( 8-110)代入式( 8-111)中, 得

J i = - CiB i
�μi
�x

( 8-112)

  合金中 i组元的化学位

μi = μ0i + RT ln ai ( 8-113)

式中, μ
0
i 为 i组元在标准状态时的化学位, 定义纯溶液为标准状态, μ

0
i 为常数; a i为活度, 表

示对浓度的校正,有 ai= γiN i, N i为 i组元在合金中的摩尔分数;γi为活度系数,可视作对偏

离拉乌尔定律的浓度的校正系数;γi> 1表示对拉乌尔定律呈正偏差, 组元之间互斥, γi< 1

表示对拉乌尔定律呈负偏差,组元之间互吸。

由式( 8-113)得

dμi = RT d( lna i) ( 8-114)

又

ai = γi N i = γi
Ci

∑Ci
,  ∑Ci为常数

所以
d( ln ai) = d( lnγi) + dlnCi ( 8-115)

由式( 8-115)、( 8-114)代入式( 8-112)得

J i = - B iRT
�lnγi
�x

Ci - B ikT
�Ci
�x

= - B iRT 1 +
�lnγi
�lnCi
�Ci
�x

( 8-116)

上式即菲克定律的普遍形式。与菲克第一定律( 8-1)式对比, 得

Di = B iRT 1 +
�lnγi
�lnCi

很容易证明

D i = B iRT 1 +
�lnγi
�lnN i

( 8-117)

式中,括号中的部分称为热力学因子。

根据吉布斯-杜亥姆( Gibbs-Duh em )关系

N idμi + N j dμj = 0 ( 8-118)

式中, N idμi= RT ( dN i+ N idlnγi) , N j dμj = RT ( dN j + N j dlnγj ) ,而且 dN i= - dN j , 可得

N idlnγi + N j dlnγj = 0
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dlnγi
dlnN i

=
dlnγj
dlnN j

( 8-119)

  由式( 8-119) , 式( 8-117)可知, Di, D j 不同的原因是相应的 B i, B j 不同, 即不同组元在单

位力作用下的速度不同。换句话说, 由于系统中不同组元原子的尺寸、原子量、所处的状态等

不同,在晶体中扩散的阻力也不同, 从而引起 B i, B j 乃至 Di, D j 的不同。

8.9.2 扩散系数、溶质分布等与热力学量之间的关系

( 1) 理想固溶体、无限稀固溶体的扩散

对于理想固溶体, γi= 1,即组元之间无相互作用;对于无限稀溶液, γi为常数,即组元之

间的相互作用与浓度无关,在这两种情况下均有

D
0
i = B

0
iRT ( 8-120)

式中, D
0
i 为理想固溶体、无限稀固溶体的扩散系数, B

0
i 为迁移率。

由此得出结论, 在理想固溶体或无限稀固溶体中, γi 均为常数, 热力学因子为 1,扩散为

下坡扩散,扩散的驱动力为熵增加。

图 8-32 b利用示踪原子法研究

均匀固溶体的自扩散

( 2) 均匀固溶体的自扩散

利用图 8-32 所示的示踪原子法布置可以

很好地研究均匀固溶体的自扩散。对于扩散偶

的两边,两种组元的浓度均为常数, 即

组元 1, C1 = C
*
1 + C1′= 常数

组元 2, C2 = 常数

而仅仅是示踪原子存在浓度梯度,即 C
*
1 = C

*
1 ( x ) ,则放射性同位素的自扩散系数

D
*
1 = B

*
1 RT 1 +

�lnγ
*
1

�lnN
*
1

( 8-121)

由图 8-32的布置, 迁移率和活度系数分别有如下关系

B
*
1 = B 1′= B 1

γ*1 = γ1

注意到活度系数只与该组元的总摩尔分数 N 1 ( = N 1′+ N
*
1 )有关, 故有 �lnγ

*
1 /�lnN

*
1 = 0, 因

此

D
*
1 = B1 RT

最后得 Di = D*i 1 +
�lnγi
�lnN i

( 8-122)

  ( 3) 扩散系数与热力学量的关系

由式( 8-117)可知, 扩散系数正负的判据是热力学因子 1+
�lnγi
�lnN i
大于零还是小于零。

当 1+
�lnγi
�lnN i

> 0时, D i> 0, 组元呈下坡扩散;当 1+
�lnγi
�lnN i

< 0 时, Di< 0,组元呈上坡扩

散。下坡扩散的结果形成均匀的单相固溶体, 上坡扩散的结果往往会使合金分解为两相混合

物。设α, β两相共存, 当μ
α
i= μ
β
i 时,扩散停止, 达到相平衡。

对于二元系,取式( 8-122)中 i= 1, 2, 并代入到达肯公式( 8-70)中,得
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D = D1 N 2 + D 2 N 1 = ( D
*
1 N 2 + D

*
2 N 1 ) 1 +

dlnγ1
dlnN 1

( 8-123)

上式概括了二元合金的 5个扩散系数 D , D 1 , D2 , D
*
1 , D
*
2 之间的关系。对于理想(γ1 = 1)或无

限稀固溶体(γ1 = 常数) , 有

D = D1 N 2 + D 2 N 1 = D
*
1 N 2 + D

*
2 N 1 ( 8-124)

D 1 = D *1 ( 8-125)

D 2 = D
*
2 ( 8-126)

8.10 影响扩散的因素

扩散速率的大小主要取决于扩散系数,根据实验关系式( 8-102) ,凡是能够改变 D0 和 Q

的因素以及温度都会影响扩散过程。

8.10.1 温度的影响

由扩散系数的表达式

D = D 0e - Q / RT ( 8-102)

D 0 和 Q随成分和结构而变, 但与温度无关,在很多情况都可以看成常数;而扩散系数与温度

呈指数关系, T 对 D 有强烈的影响。温度越高, 原子的能量越大,越容易迁移, 因此扩散系数

越大。例如碳在γ-Fe 中扩散时, 1027℃的 D 就比 927℃的大 3倍多。

以图解法表示扩散系数与温度的关系,采用半对数坐标十分方便。对式( 8-102)两边取

对数,可得

lnD = lnD0 -
Q

RT
( 8-127)

显然, lnD 与 1/ T 呈直线关系, lnD 0 为截距, - Q/ R 为斜率。如果在几个不同温度下测得相

应的扩散系数,就可以在半对数坐标系中绘出它们的关系直线。

图 8-33 给出了金在铅中的扩散系数与温度的关系。对测得的数据进行外推, 当 1/ T = 0

时, lnD= lnD0 ; - tgα=
Q
R

, Q= - Rt gα, R 为气体常数,其值为 8.314J/ ( mol·K )。这样就可

以通过实验确定 D 0 及 Q 值的大小。

图 8-33 金在铅中的扩散系数与温度的关系
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应特别指出的是,许多卤化碱、氧化物等离子化合物的扩散系数与离子电导在某一温度

图 8-34 �实验测定的 Na+ 和 NaCl

中的扩散系数值

会发生突变, 这反映在高于或低于这一温度受两种

不同的扩散机制所控制。高温区以热缺陷引起的扩

散为主(包括弗仑克尔缺陷和肖特基缺陷) , 称为本

征扩散;低温区一般以杂质产生或控制的缺陷所引

起的扩散为主,称为非本征扩散。图 8-34为实验测

定的 N a
+
在 NaCl中的扩散系数值。

8.10.2 成分的影响

( 1) 组元特性

原子在点阵中扩散需要克服能垒, 即需要部分

地破坏邻近原子的结合键才能实现跃迁,因此扩散

激活能必然和表征原子间结合力的微观参量及宏观

参量有关。

从微观参量讲, 固溶体中组元的原子尺寸相差

愈大,畸变能就愈大, 溶质原子离开畸变位置进行扩

散愈容易,则 Q愈小, 而 D 值愈大;组元间的亲和力

愈强, 即负电性相差愈大, 则溶质原子的扩散愈困

难。通常溶解度越小的元素扩散越容易进行。在以一价贵金属(例如银)为溶剂的合金中, 若

溶质元素的原子价大于溶剂,则其激活能小于基体金属的扩散激活能;并且溶质的原子序数

愈大,激活能愈小。这种现象与贵金属原子键能的改变有关。

表 8-4中列出了一些元素在银中的扩散系数。其变化规律是上述几种因素的综合反映。

表 8-4 某些元素在银中的扩散系数

金  属 Ag Au Cd In Sn Sb

D/ 10 �- 10cm2 / s ( 1000K 时) 1 �. 1 2 Y. 8 4 *. 1 6 �. 6 7 �. 6 8 �. 6

最大溶解度/ 摩尔比 1 q. 00 1 B. 00 0 �. 42 0 �. 19 0 �. 12 0 �. 05

哥氏半径/ nm 0 Z. 144 0 +. 144 0 �. 1521 0 �. 1569 0 �. 1582 0 X. 1614

  扩散激活能 Q 与反映原子间结合能的宏观参量如熔点( T m )、熔化潜热( Lm )、升华潜热

( L s)、体积膨胀系数(α)、体积压缩系数( K )等有关系, 见表 8-5。

表 8-5 扩散激活能与宏观参量的经验关系式

宏观参量 熔点( T m)
熔化潜热

( L m)

升华潜热

( L s)

体积膨胀系数

(α)

体积压缩系数

(κ)

经验关系式
Q= 32 ZT m

Q= 40T m

Q= 16 �. 5Lm Q= 0 9. 7Ls Q= 2 �. 4/α Q= V0 �/ 8κ①

  ① V0 为摩尔体积

粗略地说, T m , L m 及 L s 愈高,或 α及κ愈小,则 Q愈大。
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如图 8-35,加 A 于 B 时, 若使 B 的熔点下降, 则 D 增加;若使 B 的熔点升高, 则 D 下

降。

图 8-35 合金的液相线与系统的综合扩散系数的关系

( 2) 组元浓度

一般说来,扩散系数是浓度的函数。图 8-36所示为某些元素在铜中的扩散系数与其浓

度的关系。Ni, Mn , C 在γ-F e中的扩散也有同样的规律。碳在 γ-Fe 中的扩散系数与其浓度

的关系示于图 8-37。铁的自扩散系数也随含碳量的升高而增大。例如,不含碳的γ-F e, 950℃

图 8-36 �某些元素在铜中的扩散系数

与其浓度的关系

图 8-37 �碳在 γ-Fe 中的扩散系数

与其浓度的关系

时的自扩散系数为 0. 5× 10- 12
cm

2 / s;而含碳量 1.1%时, 则增大到 9× 10- 12
cm

2 / s。但是也有

相反的情况, 如在 Au-Ni 合金中, 随着镍含量的增加, D , D N i , DA u均明显降低, 如图 8-38 所

示。900℃时, 镍在稀薄固溶体中的扩散系数可定为 10- 9
cm

2 / s; 而浓度达到 50%时, 为

4× 10
- 10

cm
2
/ s , 比前者降低大于 50%。

实验证明, 溶质浓度对扩散系数的影响是通过 Q 和 D0 两个参数起作用的。通常是 Q 值

增加, D 0 值也增加;而 Q 值减少, D 0 值也减小。例如各种元素在铜中的扩散, 若只考虑浓度

对扩散激活能的影响,扩散系数要变化几个数量级。但实际上浓度引起的扩散系数的变化不

超过 2～6倍, 其原因是 D 0 的变化相应地抵消了一部分 Q 值变化的缘故。

( 3) 第三组元的影响
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图 8-38 Au-Ni系中 D, D N i, D A u与成分的关系
图 8-39 �某些元素对碳(摩尔分数为 1% )在

γ-Fe 中扩散系数的影响

合金钢中的合金元素对碳在奥氏体中扩散系数的影响比较复杂,有的促进扩散, 有的阻

碍扩散。如图 8-39所示, 在钢中加入 4%的钴可使碳在γ-F e中的扩散系数增加一倍;而加入

3%的钼或 1%的钨,则可使碳在 γ-Fe 中的扩散系数减少一半;镍、锰的加入对碳的扩散系

数影响不大。合金元素影响碳的扩散系数的原因有:改变了碳的活度;引起点阵畸变、改变了

碳原子的迁移率,从而改变了扩散激活能;细化晶粒,增加了短路扩散的通道;合金元素使空

位浓度改变,由于短程交互作用, 改变了杂质近邻原子的跃迁几率等。

硅对碳在钢中扩散的影响可形象地说明第三组元的影响。如把 F e+ 0. 4% C 的钢和

F e+ 0. 4% C+ 4% Si 钢的两根棒对焊起来形成扩散偶,在 1050℃的温度下经扩散退火 13 天

后,碳沿棒的轴向分布如图 8-40。在初始状态, 碳没有浓度梯度,扩散之后, 碳反而出现浓度

图 8-40 扩散偶在 1050℃扩散退火后碳的浓度分布

梯度,碳从低浓度区(富硅端)向高浓度区流动, 即发生上坡扩散。这种现象发生的原因是由

于硅增加了碳的活度,从而增加了碳的化学位, 使之从含硅的一边向不含硅的一边扩散。非

碳化物形成元素 Co, Ni, A l, Cu 等也有类似的作用。图 8-41中( a )表示扩散偶中 C, Si 的初

始分布; ( b)表示扩散退火后 C 的分布; ( c)是 C 的化学位的分布。在退火以后, 界面处的 Si
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浓度应当是连续的, 如图 8-42( b)中 t= t 1 时 Si的分布, 因而 C 浓度在焊接面两旁也应当是

连续的,如图 8-42( a )中t= t 1时碳的分布。随着退火时间延长, t 1 < t 2 < t 3 < t 4 ,硅、碳的分布如

图 8-42( a )及( b)所示。当 t→t∞ ,扩散偶达到真正的平衡, 成为均匀的固溶体。图 8-43是 Fe-

Si-C相图等温截面的富铁角。在扩散偶焊接面两旁取与焊接面等距离的两点 A , B,随着退

火时间的延长, 两点的成分沿实线中箭头所指的方向变化, 开始沿等硅线变化碳的浓度, 后

来碳、硅的浓度都发生变化, 最终达到两点成分一致,即达到自由能最低的点 C。成分不按虚

线调整的原因,显然是因为碳的扩散系数比硅大得多之故。

图 8-41 +

( a ) 当 t= 0时 C 和 S i 的分布 ;

( b) 高温退火后碳的分布 ;

( c)碳的化学位随距离的变化

图 8-42 D扩散偶中碳( a )和硅( b)的

分布随时间的变化

图 8-43 �扩散偶焊接面两旁相对两点浓度

变化的示意图 ,最后达到均匀化

8.10.3 晶体结构的影响

( 1) 结构的类型

通常在密堆积结构中的扩散比在非密堆积结构中要慢, 这个规律对溶剂、溶质、置换原

子或间隙原子都适用。特别是在具有同素异构转变的金属中, 不同结构的自扩散系数完全不

同。例如在 910℃时, α-Fe 的自扩散系数为γ-Fe 的 280倍。并且溶质原子在不同结构的固溶

体中, 扩散系数也不相同, 例如 910℃时,碳在 α-Fe 中的 D 约为在γ-F e 中的 102 倍, 而其它

置换型元素例如铬、钨、钼等,在 α-F e中的扩散系数也比在 γ-Fe 中大。由此可见,在致密度

较小的结构中,无论是自扩散还是合金元素的扩散都易于进行。
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( 2) 固溶体类型

固溶体的类型也会显著地影响 D 值。间隙固溶体中的间隙原子已位于间隙,而置换式

固溶体中置换原子通过空位机制扩散时,需要首先形成空位, 因此置换式原子的扩散激活能

比间隙原子大得多。表 8-6给出了不同的固溶原子在 γ-Fe 中的扩散激活能。

表 8-6 不同的固溶原子在 γ-Fe 中的扩散激活能

溶质原子类型 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 p335 �247 X261 �. 5 146 @134 �42 �

图 8-44 �铋的自扩散系数的

各向异性

  ( 3) 各向异性

既然扩散是原子在点阵中的迁移,那么对称性较低、原

子和间隙位置的排列呈各向异性的晶体中, 扩散速率必然

也是各向异性的。

在对称性较高的立方系晶体中,三个〈100〉方向上的扩

散系数相等,而且至今未发现扩散系数的有向性。汞、铜在

密排六方金属锌和镉中的扩散系数具有明显的方向性, 平

行于[ 0001] 方向上的扩散系数小于垂直方向上的扩散系

数。因为平行于[ 0001]方向上的扩散原子要通过原子排列

最密的( 0001)面,但这种各向异性随温度的升高逐渐减小。

在点阵对称性很低的菱形结构的铋中, 扩散系数的各向异

性特别明显, 如图 8-44所示。在 265℃时, 沿菱形晶轴 C 方

向上自扩散系数( A 线)比垂直方向上的自扩散系数( B 线)

低一百万倍。

8.10.4 短路扩散

在多晶体中,扩散除在晶粒的点阵内部进行之外, 还会

沿着表面、界面、位错等缺陷部位进行, 见图 8-45, 称后三

种扩散为短路扩散。温度较低时,短路扩散起主要作用;温

度较高时,点阵内部扩散起主要作用。温度较低且一定时,晶粒越细扩散系数越大, 这是短路

扩散在起作用。

在固体表面、界面和位错芯部位, 由于缺陷密度较高,原子迁移率大而扩散激活能小。通

常表面扩散激活能约为点阵扩散激活能的 1/ 2 以下;晶界扩散与位错扩散的激活能约为点

阵扩散激活能的 0.6～0.7。对于间隙固溶体,由于溶质原子尺寸较小,扩散相对地较易, 因

而短路扩散激活能与点阵扩散激活能差别不大。

一般说来,表面扩散系数最大, 其次是晶界扩散系数,而点阵扩散的体扩散系数最小, 见

图 8-46。

( 1) 表面扩散

表面扩散在催化、腐蚀与氧化、粉末烧结、气相沉积、晶体生长、核燃料中的气泡迁移等

方面均起重要的作用。
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图 8-45 K表面、界面及点阵内部

扩散示意图

①—表面扩散 ②—界面扩散 ③—点阵扩散

图 8-46 G不同方式扩散时扩散系数与

温度的关系

图 8-47给出了表面扩散的一个简单例子。杂质原子以带状形式沉积在基体表面, 杂质

原子二维随机跳动的结果使沉积原子扩展至整个表面并趋向均匀分布。前面式( 8-95)已给

图 8-47 杂质原子在晶体表面的表面扩散

出原子在二维表面的扩散系数

D S =
1
4
ΓSδ

2

式中, δ是原子在表面上沿扩散方向的跳动距离, 对于简单立方的{100}表面, δ与点阵常数

a 相等;ΓS 为表面跳动频率, 由下式给出

ΓS = νSexp
ΔS
*
S

R
exp -
ΔH
*
S

RT
( 8-128)

式中,νS 是扩散原子在平行于表面的振动频率;ΔS
*
S 和 ΔH

*
S 是原子在表面跳动时的激活熵

和激活焓(可认为是激活能)。对于金属表面的自扩散, 其表面扩散激活能大约是蒸发热的

2/ 3。对于金属表面所吸附的气体(例如氢、氧和氮) , 表面扩散激活能大约是 1mol 吸附原子

与表面之间结合能的 1/ 5。表面扩散需要克服的势垒应该比原子完全从表面上脱离所需的

能量要小些,这是完全合理的, 因为原子在表面上的跳动是一种正好不足以引起蒸发的原子

运动。

( 2) 晶界扩散

通常采用示踪原子法观测晶界扩散现象。在试样表面涂以溶质或溶剂金属的放射性同

位素的示踪原子,加热到一定温度并保温一定的时间。示踪原子由试样表面向晶粒与晶界内
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扩散,由于示踪原子沿晶界的扩散速度快于点阵扩散, 因此示踪原子在晶界的浓度会高于在

图 8-48 F晶内和晶界上示踪原子

的浓度分布

晶粒内,与此同时, 沿晶界扩散的示踪原子又由晶界向

其两侧的晶粒扩散。结果形成图 8-48 所示的浓度分

布,其中等浓度线在晶界上比晶粒内部的深度大得多。

晶界扩散具有结构敏感特性,在一定温度下, 晶粒

越小, 晶界扩散越显著;晶界扩散与晶粒位相、晶界结

构有关;晶界上杂质的偏析或淀析对晶界扩散均有影

响。

图 8-49表示锌在不同晶粒尺寸的黄铜中的扩散

系数。随着晶粒尺寸的减小,扩散系数明显增加。特别是,在 700℃时, 锌在单晶黄铜中的扩

散系数 D = 6× 10
- 4

cm
2
/ d,而在平均粒晶等于 0.13mm 的多晶样品中, D = 2. 3× 10

- 2
cm

2
/

d ,大致增加了 40倍。应该注意到, 晶界仅占整个试样横截面积的很小一部分,一般为 10 - 5。

所以只有在晶界扩散系数与体积扩散系数的比值达到 10
5
时, 晶界扩散的作用才能显示出

来。

图 8-49 锌在黄铜中的扩散系数

(图中数字为平均晶粒直径 )

图 8-50 u银在铜晶界上的扩散深度

与两侧晶界位相的关系

晶界扩散深度与晶界两侧晶粒间的位相差(用夹角 θ表示)有关。θ角在 10°～80°之间,

晶界上的扩散深度大于晶粒内部,θ= 45°时出现深度的最大值,如图 8-50 所示。这种变化是

与晶界的结构密切相关的。以立方晶系为例, 其〈100〉方向是相互垂直的, 在θ< 10°或θ> 80°

时,晶界两侧的晶粒位相差很小, 晶界上的原子排列比较规则,缺陷较少, 因而与晶内扩散差

别不大。θ= 45°时, 两侧晶粒的位相差最大,在这种晶界上原子排列的规则性最差, 所以扩散

进行得最快。

晶界扩散所起的作用因温度的高低差别很大。如图 8-51 所示,在较低的温度范围内, 多

晶体 lgD 与 1/ T 直线关系的斜率为单晶体的 1/ 2;但是在 700℃以上, 两条直线相遇, 而后

是单晶体直线的延长。这说明温度低时,晶界扩散激活能比晶内小得多, 晶界扩散起重要作

用;随着温度升高晶内的空位浓度逐渐增加, 扩散速度加快,故占截面比例很小的晶界扩散,

随温度的升高逐渐被晶内扩散所掩盖。

( 3) 过饱和空位及位错的影响

高温急冷或经高能粒子辐照会在试样中产生过饱和空位。这些空位在运动中可能消失,
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图 8-51 银在单晶和多晶体中的自扩散系数

也可能结合成“空位-溶质原子对”。空位-溶质原子对的迁移率比单个空位更大, 因此对较低

温度下的扩散起很大的作用,使扩散速率显著提高。

位错对扩散也有明显的影响。刃型位错的攀移要通过多余半原子面上的原子扩散来进

行;在刃型位错应力场的作用下, 溶质原子常常被吸引扩散到位错线的周围形成科垂耳气

团;刃型位错线可看成是一条孔道, 故原子的扩散可以通过刃型位错线较快地进行。理论计

算沿刃型位错线的扩散激活能还不到完整晶体中扩散的一半, 因此这种扩散也是短路扩散

的一种。

还有许多其它因素会影响扩散,如外界压力、形变量大小及残余应力等。另外, 温度梯

度、应力梯度、电场梯度等都会影响扩散过程,这里不一一赘述。

8.11 反 应 扩 散

前面所讨论的都是单相固溶体中的扩散,其特点是, 渗入的原子浓度不超过其在基体中

的固溶度。但在许多实际的相图中,往往存在中间相。这样, 由扩散造成的浓度分布及由合

金系统决定的不同相所对应的固溶度势必在扩散过程中产生中间相。这种通过扩散而形成

新相的现象称为多相扩散,习惯上也称为相变扩散或反应扩散。

8.11.1 反应扩散的过程及特点

反应扩散包括两个过程,一个是扩散过程;另一个是界面上达到一定浓度即发生相变的

反应过程。

如图 8-52所示, 设在确定的温度 T 0 下, 试样表面浓度为 CS ,由相图( a)可知, CS 对应着

γ相。由于扩散, 浓度随 x 增加而降低,当浓度降低到γ相分解线对应的浓度 Cγα,γ相分解并

产生 α相, 后者的浓度为 Cαγ,在相界处浓度发生突变, 见图( b)。因此,在扩散区中有多相(对

应于相图) , 但在二元系的扩散区中不存在双相区,每一层都为单相区, 见图( c)。

二元系中扩散区域不存在双相区可以由相律来解释:
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图 8-52 反应扩散时相图( a )与所对应的浓度分布( b)及相分布( c)

f = c - p + 2 ( 8-129)

式中, f 为自由度数; c为组元数; p 为相数。由于压力及扩散温度是一定的, 故应去掉两个自

由度的数目,此时 f = c- p。在单相时, p = 1, c= 2, 于是 f = 2- 1= 1, 说明该相的浓度是可

以改变的,因此, 在扩散过程中可以有浓度梯度,即扩散过程可以发生。然而若出现平衡共存

的双相区, f = 2- 2= 0, 意味着每一相的浓度均不能改变, 说明在此双相区中不存在浓度梯

度,扩散在此区域中不能发生。

由菲克定律的普遍形式( 8-112)式也可以对此作出解释。由于图 8-52( a )中成分位于 Cγα

～Cαγ之间的合金在 T 0 温度时, 是由化学位相等、互相平衡的 γ和 α组成, 所以图 ( b)、( c)中

若出现 α+ γ两相区,则此区中 ( dμi/ dx ) = 0, 即没有扩散驱动力, 于是通过此区的扩散通量

J i 为零,扩散在此中断。这个结果显然与实际情况不符合,因此不可能出现两相区。退一步

讲,即使存在着两相区, 但由于此区左、右边界上不断有物质流入、流出, 其结果必然会使某

一相逐渐消失,最后由两相变为单相。

8.11.2 反应扩散动力学

通过动力学分析, 要讨论三个问题:① 相界面的移动速度;② 扩散过程中相宽度变化

规律;③ 新相出现的顺序。在分析这些问题时有两个基本假设:① 反应瞬时完成, 即在相界

面上始终保持准平衡;② 扩散是缓慢的, 整个过程的速度由扩散规律所控制。

( 1) 相界面的移动速度

如图 8-52所示, 设经 dt 时间,α相与 γ相的界面由 x 移至 x + dx , 移动量为 dx ,又设试

样垂直于扩散方向的截面积为 1,则阴影区溶质质量的增加 δm 是由沿 x 方向的扩散引起,

因此

δm = ( Cγα- Cαγ) ¡¤1 ¡¤dx
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= - Dγα
�C
�x γ, α

+ Dαγ
�C
�x α, γ

¡¤1 ¡¤dt ( 8-130)

式中, - Dγα
�C
�x γ, α
是在浓度为 Cγα的界面流入阴影区、- Dαγ

�C
�x αγ
是在浓度为 Cαγ的界面流

出阴影区的扩散通量,由此式得

dx
dt

=
1

( Cγα- Cαγ)
Dαγ
�C
�x αγ

- Dγα
�C
�x γα

( 8-131)

  利用玻尔兹曼变换,令 λ=
x

t
, 则

�C
�x

=
�C
�λ
�λ
�x

=
1

t
¡¤

dC
dλ

( 8-132)

注意式( 8-131)、( 8-132)都是针对浓度为 Cγα、Cαγ的界面而言, 由于界面浓度一定, 所以
dC
dλ
为

与浓度相关的常数。把式( 8-132)代入式( 8-131) , 得相界面移动速度

dx
dt

=
1

Cγα - Cαγ
( D k) αγ - ( D k) γα

1

t

= A′( C) / t ( 8-133)

对式( 8-133)积分得相界面位置与时间的关系

x = 2A′( C) t = A( C) t ( 8-134)

或 x 2 = B( C) t ( 8-135)

式( 8-133)、( 8-134)、( 8-135)均说明, 相界面(等浓度面)随时间按抛物线规律前进, 也就是

说,新相移动的距离与时间成抛物线关系。开始新相长得快, 以后随时间的增加长大速度越

来越慢。因此在化学热处理过程中过多的延长时间意义不大。

( 2) 扩散过程中相宽度变化规律

对于相图中除了有端际固溶体尚有中间相出现的扩散情况, 如图 8-53 所示, 设 B 组元

由试样表面向里扩散,则由里向外依次形成 α,β,γ相。设 β相区的宽度为 wβ, 则

wβ= xβα- xγβ

即
dwβ
dt

=
dxβα
dt

-
dxγβ
dt

= Aβ/ t ( 8-136)

积分得
wβ= Bβ t ( 8-137)

对于多相系,则有
w j = x j , j + 1 - x j - 1, j ( 8-138)

式中, w j 为 j 相区的宽度,

w j = B j t ( 8-139)

B j 称为反应扩散的速率常数。如果由实验能确定时间 t 所对应的 j 相区的宽度 w j ,则可求

出相应的速率常数 B j。

( 3) 新相出现的规律

实际上,新相能否出现及新相出现的次序影响因素很多, 因此新相出现的规律比较复

杂。

首先,实际样品中不一定能出现相图中所有的中间相, 甚至会出现相图中没有的相。从
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图 8-53 有中间相的反应扩散

( a ) 相图 ( b) 浓度分布 ( c) 相分布

热力学平衡的角度,相图中各相对应着化学自由能最低的状态, 但由于新相在旧相基础上产

生,二者比容可能不同, 新相的出现要克服界面能、弹性能等因素的影响, 新相的出现往往需

要一定的时间,即有一定的孕育期, 如果孕育期比扩散的时间长,则该相就不会出现。

再有, 新相的长大速率也不一定符合抛物线规律, 而是符合 x
n
= K ( C) t 的规律, 其中

n= 1～4。其原因是,若符合抛物线规律要有两个前提, 一必须是体扩散,而不是短路扩散;二

反应应是瞬时完成,界面始终处于平衡状态。实际上很难满足这种条件。

新相出现的规律决定于速率常数 B j , 分下面三种情况:

① B j > 0,即 x j , j + 1 - x j - 1, j > 0, 说明 j 相与 j + 1相的界面移动比 j - 1相与 j 相的界面

移动得更快,在这种情况下, j 相可出现并按抛物线规律长大。

② B j = 0, 意味着 j 相与相邻两相的界面移动速度相等。此时 w j = 0, 说明在这种情况

下,不会出现 j 相, 更谈不上长大。

③ B j < 0,意味着 j 相的两个界面之间的距离要缩小。因此在这种情况下,扩散过程中

也不会出现 j 相。

即使 B j > 0,在有些情况下, 该相也并没有出现,这可能是由于扩散时间短或温度低所

致,也可能是 j 相尚没有被观察到, 如果应用电子显微镜或延长时间或者提高温度, 也有可

能观察到 j 相的存在。

如果从扩散的角度讲, j 相的宽度越来越大的条件是 D j 要大; D j - 1及 D j + 1要小;第 j 相

的浓度差ΔC j ,即 C j - 1, j - C j , j + 1要大;ΔC j - 1 ,ΔC j + 1要小。由菲克定律很容易理解这些条件。
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8.11.3 反应扩散的实例

( 1) 纯铁表面氮化

纯铁在 520℃氮化,会发生反应扩散。可根据 Fe-N 相图 8-54( a ) , 利用上述反应扩散理

论来分析。氮浓度超过大约 8% , 即可在表面形成ε相。这是一种含氮量变化范围相当宽的

铁氮化合物,一般氮化温度下大致在( 8.25%～11.0) % N 之间变化,氮原子有序地处于铁原

子组成的密排六方结构中的间隙位置。越往里面,氮的浓度越低。与ε相相邻的是γ′相。它

是一种可变成分的间隙相化合物,存在于( 5.7%～6.1% ) N 的狭窄区域内,氮原子有序地处

于铁原子组成的面心立方点阵中的间隙位置。再往里是含氮的α固溶体。纯铁氮化后其表层

氮浓度分布如图 8-54( c)所示。

图 8-54 纯铁的表面氮化

( a ) F e -N 相图 ( b) 相分布 ( c) 氮浓度分布

( 2) 纯铁渗碳

若纯铁在 880℃渗碳, 随着扩散时间的延长, 铁棒表层的含碳量将不断增加,随之发生

反应扩散。

图 8-55( a )中的 C1 是 880℃时铁素体的饱和浓度, C2 和 C3 是奥氏体的最低浓度和饱和

图 8-55 纯铁表面渗碳

( a ) F e-F e3C 相图的左下角 ( b) 相分布及碳浓度分布

浓度。若在渗碳过程中保持铁棒表面上奥氏体的碳浓度为 C3 ,随着扩散过程的进行, 碳原子
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不断渗入, γ, α两个单相区的界面将向铁棒右端移动, 相界面两边的浓度分别保持 C2 , C1 不

变,见图 8-55( b)。

此外,钢的渗硼也要发生反应扩散。在渗剂可以充分供应硼原子的情况下, 渗硼层中可

形成两种硼化物, 外层的是 F eB,里边是 Fe2 B。内氧化也是一种反应扩散。例如在 A l-Cu 固

溶体中扩散进氧,由于氧与铝的化学亲和力很强, 又在铝中溶解度很小, 因此渗层中局部过

饱和区即可有 A l2 O3 析出。

8.12 离子晶体中的扩散

8.12.1 离子晶体中的缺陷

  在讨论离子晶体中的扩散之前,先简要介绍离子晶体中的缺陷。符合化学计量比且无掺

杂的离子晶体中存在本征热缺陷——弗仑克尔缺陷和肖特基缺陷。而对于非化学计量比和

有掺杂的离子晶体来说,缺陷情况更复杂些。随温度变化, 这些缺陷在扩散中的作用也会发

生变化。

( 1) 肖特基缺陷

肖特基缺陷由热激活产生,它由一个阳离子空位和一个阴离子空位组成, 实际上是一个

缺陷离子对。以氧化物 MO 为例, 肖特基缺陷的产生可由如下的化学反应式表示

O�VM″+ V¨O ( 8-140)

式中, O表示完整晶体; VM″表示金属 ( M )空位, ″表示相对于完整晶体的等效负电荷; V
¨
O 表

示氧( O)空位,¨表示相对于完整晶体的等效正电荷。在离子晶体中, 肖特基空位浓度可表

示为

N s = N exp( - E s / 2kT ) ( 8-141)

式中, N 为单位体积内离子对的数目, E s 为离解一个阳离子或一个阴离子并到达表面所需

要的能量。

( 2) 弗仑克尔缺陷

弗仑克尔缺陷也是由热激活产生,它由一个正的填隙原子和一个负的空位或由一个负

的填隙原子和一个正的空位组成,后者又称为反弗仑克尔缺陷。弗仑克尔缺陷的产生也可以

由下面的化学反应式表示,例如对于正离子无序的情况

MM�M¨i + VM″ ( 8-142)

式中, MM 表示金属阵点 ( M)上的一个金属原子; M
¨
i 表示位于间隙 i位置的带等效二价正

电荷的金属离子; VM″表示带等效二价负电荷的金属离子空位。

弗仑克尔缺陷的填隙离子和空位的浓度是相等的,都可以表示为

N f = N exp( - E f / 2kT ) ( 8-143)

式中, N 为单位体积内离子结点数; E f 为形成一个弗仑克尔缺陷(即同时生成一个填隙离子

和一个空位)所需要的能量。

实验证明,在金属晶体中最常见的缺陷都是肖特基缺陷。

( 3) 非化学计量化合物中的缺陷

非化学计量化合物包括阳离子缺位 ( M 1- y X )、阴离子缺位 ( MX1- y )、阳离子间隙

( M 1+ y X)、阴离子间隙( MX1+ y )四种情况。以阳离子缺位非化学计量化合物 M 1- y X 为例,其
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缺陷反应可表示为

1/ 2X 2 ( g )�V
×
M + X

×
X

V×M�VM′+ h ¡¤

V
′
M�VM″+ h

¡¤

( 8-144)

如缺陷反应按上列过程充分地进行,则有

1/ 2X 2 ( g)�VM″+ 2h
¡¤
+ X
×
X ( 8-145)

式 ( 8-144)、( 8-145)中, V
×
M 表示金属原子空位; X

×
X 表示 X

2- 在正常格点上; h
·表示电子空

穴。

从式( 8-145)可以看出, 在阳离子缺位非化学计量化合物中, 会产生阳离子空位和电子

空穴。如果固体材料内导通电流的载流子主要为 h
·

,则这类材料为 P 型半导体。同样, 阴离

子缺位非化学计量化合物中会产生阴离子空位和自由电子。如果固体材料内导通电流的载

流子主要为 e′, 则这类材料为 N 型半导体。对于阳离子间隙和阴离子间隙的情况也可以类

推。

8.12.2 离子晶体的扩散机制

离子晶体扩散机制如图 8-56所示, 主要包括:①空位扩散;② 间隙扩散;③ 亚晶格间隙

扩散。空位扩散以 MgO 中阳离子空位(记为 VM g″)作为载流子的扩散运动为代表;间隙扩散

则是间隙离子作为载流子的直接扩散运动,即从某一个间隙位置扩散到另一个间隙位置。在

离子晶体中, 由于间隙离子较大, 间隙扩散一般比空位扩散需要更大的扩散激活能, 因此较

难进行。在这种情况下, 往往产生间隙—亚晶格扩散,即某一间隙离子取代附近的晶格离子,

被取代的晶格离子进入晶格间隙,从而产生离子移动。此种扩散运动由于晶格变形小, 比较

容易产生。A gBr 中的 Ag
1-
就是这种扩散形式。

图 8-56 离子扩散机制示意图

离子晶体中的电导主要为离子电导。晶体的离子电导可以分为两类:第一类源于晶体点

阵的基本离子的运动,称为固有离子电导(或本征电导)。这种离子自身随着热振动脱离阵点

形成热缺陷。这种热缺陷无论是离子或者空位都是带电的,因此都可作为离子电导载流子。

显然固有电导在高温下特别显著;第二类是由固定较弱的离子的运动造成的, 主要是杂质离

子。因而常称为杂质电导。杂质离子是弱联系离子,所以在较低温度下杂质电导表现得显著。

无论是本征电导还是杂质电导,都是晶体中的离子在外加电场作用下迁移扩散所造成的。

8.12.3 离子迁移率

下面讨论间隙离子在晶格间隙的扩散现象。间隙离子处在间隙位置时, 受周围离子的作
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用,处于一定的平衡状态。如果它要从一个间隙位置跃入相邻的间隙位置, 需克服一个高度

为 U0 的势垒, 如图 8-57( a )所示, 因此需要热激活。

图 8-57 间隙离子的势垒变化

( a ) 无电场时 ( b)施加外电场 E

根据玻尔兹曼统计规律,由于热激活, 单位时间沿某一方向跃迁的次数为

P =
ν0
6

exp( - U0 / kT ) ( 8-146)

式中,ν0 为间隙离子在间隙位置的振动频率。

无外加电场时, 间隙离子在晶体中各方向的迁移次数都相同, 宏观上无电荷定向运动,

故晶体中无电导现象。

加上电场后, 由于电场力的作用, 晶体中对间隙离子的势垒不再对称, 如图 8-57( b)所

示。对于正离子,受电场力作用, F = qE , F 与 E 同方向,因而正离子顺电场方向迁移容易, 逆

电场方向迁移困难。设电场 E 在 δ/ 2距离上(δ为相邻稳定位置间的距离)造成的电位能差

ΔU = F·δ/ 2= qE·δ/ 2,则顺电场方向和逆电场方向间隙离子单位时间内跃迁的次数分别

为

P 顺 =
ν0
6

exp[ - ( U0 - ΔU ) / kT ] ( 8-147)

P 逆 =
ν0
6

exp[ - ( U0 + ΔU ) / kT ] ( 8-148)

  由此,单位时间内每一间隙离子沿电场方向的净跃迁次数应为

ΔP = P 顺 - P 逆

=
ν0
6

{exp[ - ( U0 - ΔU) / kT ] - exp[ - ( U0 + ΔU) / kT ] }

=
ν0
6

exp ( - U0 / kT ) [ exp( + ΔU/ kT ) - exp( - ΔU/ kT ) ] ( 8-149)

  每跃迁一次的距离为δ,所以载流子沿电场方向的迁移速度 v可表示为

v = ΔP ¡¤δ

=
δν0
6

exp( - U0 / kT ) [ exp (ΔU/ kT ) - exp( - ΔU / kT ) ] ( 8-150)

  当电场强度不太大时,ΔUn kT , 将指数展开并利用 ΔU=
1
2

qEδ,则由式( 8-150)得

v =
ν0δ
6

¡¤
qδ
kT

exp -
U 0

kT
¡¤E ( 8-151)
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故载流子沿外加电场方向的迁移率为

μ=
v
E

=
δ

2
ν0 q

6kT
exp ( - U0 / kT ) ( 8-152)

式中, δ为相邻稳定间隙位置间距( cm) ;ν0 为间隙离子的振动频率( s
- 1

) ; q为间隙离子的电

荷数( C) ; k的数值为 0. 86× 10
- 4

( eV / K ) ; U0 为无外电场时间隙离子的势垒( eV )。

应该指出, 在不同的离子晶体中, 不同类型载流子的扩散激活能是不同的, 其中激活能

最小的对电导起主要作用。

8.12.4 离子电导率与扩散系数的关系

物体的导电现象基于载流子在电场作用下的定向迁移。设载流子密度为 n, 每一载流子

的荷电量为 q,平均漂移速度为 v, 则由于载流子漂移形成的电流密度为

J = nqv ( 8-153)

  根据欧姆定律的微分形式

J = σE ( 8-154)

则有σE= nqv, 因此

σ= nqv/ E ( 8-155)

  定义迁移率为μ=
v
E

, 其物理意义为载流子在单位电场中的迁移速度, 则有电导率与迁

移率之间的关系:

σ= nqμ ( 8-156)

  下面推导离子电导率与扩散系数的关系。在离子晶体中, 由于载流子离子浓度梯度所形

成的电流密度为

J 1 = - Dq
�n
�x

( 8-157)

  当有电场存在时,其所产生的电流密度可以由欧姆定律的微分形式式( 8-154)表示

J 2 = σE = σ
�V
�x

( 8-158)

式中, V 为电位。则总电流密度 J t 为

J t = - Dq
�n
�x

- σ
�V
�x

( 8-159)

当处于热平衡状态下,可以认为 J t= 0, 根据 Boltzmann 分布规律, 建立下式

n = n0 exp( - qV/ kT ) ( 8-160)

式中, n0 为常数。因此浓度梯度可表示为

�n
�x

= -
qn
kT
�V
�x

( 8-161)

将式( 8-161)代入式( 8-159) , 得到

J t = 0 =
nDq

2

kT
�V
�x

- σ
�V
�x

( 8-162)

所以有

σ= D
nq

2

kT
( 8-163)
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  式( 8-163)建立了离子电导率与扩散系数之间的关系, 一般称为能斯脱-爱因斯坦方程。

由电导率公式σ= nqμ和式( 8-163)还可以建立扩散系数 D 和离子迁移率μ的关系

D =
μ
q

kT = BkT ( 8-164)

式中, B 称为离子绝对迁移率。

扩散系数 D 按指数规律随温度变化

D = D0 exp( - W/ kT ) ( 8-165)

式中, W 为离子扩散激活能, 它包括缺陷形成能和迁移能二部分。

8.13 扩散的实际应用——固态烧结

8.13.1 固态烧结过程

  固态素坯经过烧结而成为具有某些特定性能的多晶材料,在粉末冶金、陶瓷等工业中具

有重要意义。

固态素坯经过烧结后,宏观上出现的变化为收缩、致密化与强度增大;与之相联系的微

观变化为微粒的凝聚或晶粒尺寸与形状的变化,以及气孔尺寸与形状的变化。在烧结成完全

致密体的最后阶段,气孔将从固体材料中完全消失。

图 8-58 �固态烧结初期阶段可能的

传质路径

从热力学角度, 烧结而导致材料致密化的

基本驱动力是表面、界面的减少从而系统表面

能、界面能的下降;从动力学角度, 要通过各种

复杂的扩散传质过程。

固体粉料组成的素坯在开始烧结时, 料粒

之间的接触面扩展,素坯开始收缩。当素坯的收

缩率为 0%～5%时, 称为烧结的初期阶段。在

这一阶段,固态球形颗粒表面与它的颈部(见图

8-58)区域之间化学位的差值提供了传质的驱

动力。如果颗粒表面与其颈部区域之间有较高

的蒸气压差,传质可以以蒸发—凝聚(即气相传

质过程)进行;如果蒸气压较低, 则传质易于通

过固态进行,例如表面扩散、晶界扩散或晶格扩

散,在固态烧结时这类情况较为常见。这些传质

路径正如图 8-58所示,表 8-7对此进行了进一

步的说明。

至今为止, 分析固态烧结初期阶段的模型绝大部分是以相互接触的球形颗粒接近及其

颈部生长来处理的,其目的在于揭示料粒尺寸、颈部生长、素坯收缩率等与传质速率、时间等

的定性或半定量的关系。

8.13.2 初期烧结阶段的半定量分析

现在让我们来分析图 8-58中⑤, 即从料粒相互接触的晶界通过晶格扩散抵达颈部的传
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质机理,以求出素坯随时间的收缩规律。

表 8-7 图 8-58中所示的传质路径

图示号 传质路径 物质来源 物质抵达的部位

① 表面扩散 表面 颈部

② 晶格扩散 表面 颈部

③ 蒸发-凝聚 表面 颈部

④ 晶界扩散 晶界 颈部

⑤ 晶格扩散 晶界 颈部

⑥ 晶格扩散 位错 颈部

  在烧结初期,相互接触料粒的几何特点如图 8-59 所示。由此图可知, r
2
= x

2
+ ( r - 2ρ)

2
,

由此可得出

ρ=
x 2

4r
( 8-166)

式中, r 为颗粒的半径;ρ为颈部的曲率半径; x 为颈部的高度。

图 8-59 �由晶界到颈部的晶格扩散

传质机制

由图 8-59可知,所形成的颈部形状类似凸透

镜。因而可分别求得颈部的表面积 A 与体积 V 为

A =
π2x 3

2r
( 8-167)

V =
πx

4

4r
( 8-168)

  由于颗粒表面具有正的曲率半径,而两个颗

粒相接触的颈部具有负的曲率半径,显然, 表面处

的化学位高于颈部的化学位;而且, 晶界的物质浓

度要高于颈部, 这些都会驱使物质由晶界通过扩

散传质到达颈部。也可以认为是空位经由颈部传

递而到达晶界。通过曲率半径、化学位、浓度三者关系的分析(详见 11.5 节的讨论) , 可以写

出:

ln
C1

C0
= -
γM

d RT
1
ρ

+
1
x

( 8-169)

式中, C1 与 C0 分别为颈部与颗粒表面处的空位浓度;γ为表面能; M 为物质的摩尔质量;

d 为材料的密度。

由于 ln
C1

C0
≈
ΔC
C0

, xm ρ,所以式( 8-169)可改写为

ΔC
C0

= -
γM

d RTρ
= -
γa

3

kTρ
( 8-170)

式中, a
3 为扩散空位的原子体积。

传质时颈部体积增长的速率可以表示为

dV
dt

= - Dv
ΔC
ρ

A ( 8-171)
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式中, Dv 为空位的扩散系数, 它与自扩散系数 D
*
的关系为

D
*

= D vC0 ( 8-172)

把式( 8-166)、式( 8-167)、式( 8-168)、式( 8-170)、式( 8-172)均代入式( 8-171) , 整理后经过积

分可以得到

x
r

=
40πγa

3
D
*

kT

1/ 5

r
- 3 / 5

t
1/ 5

( 8-173)

  随着初期烧结的进行,颗粒中心相互靠近, 素坯发生收缩而致密化。材料的体积收缩率

及线收缩率如下式所示

ΔV
V0

= 3
ΔL
L 0

= 3
2ρ
2r

即
ΔV
V0

= 3
5πγa

3
D
*

4kT

2 / 5

r
- 6/ 5

t
2/ 5

( 8-174)

  对于由晶界到颈部的晶格扩散初期烧结模型,因几何假设与推导方法的不同, 其结果有

些差异,但不管采用哪一种假设与方法, 初期烧结的模型均可以表示为

x
r
∝
γa 3D * t
kT r 3

1 / n

( 8-175)

其中 n 的取值范围在 4～6之间。

至于表面扩散传质机制及晶界扩散传质机制(图 8-58中的①和④ ) , 其分析方法也有类

似之处,在此省略。

习  题

8-1 说明下列名词或概念的物理意义:

( 1) 扩散通量, ( 2) 扩散系数, ( 3) 稳态扩散和非稳态扩散, ( 4) 克根达耳效应, ( 5) 互扩

散系数, ( 6) 间隙式扩散, ( 7) 空位机制, ( 8) 扩散激活能, ( 9) 扩散驱动力, ( 10) 反应扩散,

( 11) 热力学因子, ( 12) 弗仑克尔缺陷和肖特基缺陷, ( 13) 离子迁移率。

8-2 利用误差函数表近似算出, 含碳量为 1.3%的碳钢, 927℃下经 10h 脱碳后, 碳的

浓度分布并用图表示。设表面的碳浓度为零。

8-3 一块铁碳合金放在脱碳气氛中保持一段时间后, 其表面碳浓度降到零, 试图示此

时:

( 1) 零件表面到心部的碳浓度分布曲线;

( 2) 通量 J 与离表面距离 x 的分布曲线;

( 3)
�2 C
�x2 与离表面距离 x 的分布曲线。

8-4 导出在柱坐标系和球坐标系下的扩散方程。

8-5 在一纯铁管内流增碳气氛, 管外流脱碳气氛, 管子外径为 1.11cm, 内径为

0. 86cm, 长 10cm, 100h 后,共有 3.6g 碳流过管子, 测得管子不同半径处的含碳量 (质量分

数)如下表, 试计算不同含碳量的扩散系数,并作出 D-C 曲线。
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r / cm 质量分数 r/ cm 质量分数 r / cm 质量分数

0 D. 553 0 �. 28% 0 �. 516 0 Y. 82% 0 *. 466 1 �. 32%

0 D. 540 0 �. 46% 0 �. 491 1 Y. 09% 0 *. 449 1 �. 42%

0 D. 527 0 �. 65% 0 �. 479 1 Y. 20%

  8-6 一块 0.1% C 钢在 930℃渗碳,渗到 0.05cm 处的碳浓度达到 0.45%。在 t> 0 的全

部时间,渗碳气氛保持表面成分为 1% , 假设 D
γ
C = 2. 0× 10

- 5
ex p( - 140000/ RT ) ( m

2
/ s )。

( 1) 计算渗碳时间;

( 2) 若将渗层加深一倍, 则需多长时间;

( 3) 若规定 0.3% C 作为渗碳层厚度的量度,则在 930℃渗碳 10h 的渗层厚度为 870℃

渗碳 10h 的多少倍?

8-7 含 0.85% C 的普碳钢加热到 900℃在空气中保温 1h 后外层碳浓度降到零。假如

要求零件外层的碳浓度为 0.8% ,表面应车去多少深度? ( D
γ
C = 1. 1× 10 - 7

cm
2 / s)。

8-8 设纯铬和纯铁组成扩散偶, 扩散 1h 后, Kirkendall 标志面移动了 1. 52× 10
- 3

cm,

已知摩尔分数 CCr = 0. 478 时,
�C
�x

= 126/ cm, 互扩散系数 D = 1. 43× 10
- 9

cm
2
/ s, 试求

K ir-kendall面的移动速度和铬、铁的本征扩散系数 DC r、D F e。(实验测得 Kirkendall 标志面移

动距离的平方与扩散时间之比为常数。)

8-9 假定上题中每个组元的摩尔体积是 12. 6cm
3 / mol;

( 1) 求通过 Kirkendall 平面的每一组元的通量(原子/ s·cm
2
) ;

( 2) 求经过该横截面的纯的空位通量;

( 3) 假如在 1h 内通过该截面单位面积的所有空位聚集成一球形空穴, 则此空穴的半径

有多大? (设每个原子体积为 1. 6× 10
- 23

cm
3
)

8-10 假定间隙原子按最短距离扩散, 试证明碳原子在 BCC 点阵中的扩散系数

D
BCC
C =
Γa 2

24
,在 FCC中, 则 D

F CC
C =
Γa 2

12
, 其中 a 的点阵常数,Γ为间隙原子的跳动频率。

8-11 设 t= 0时, 把 N 个杂质原子引入到固体中的一个非常小的区域中, 并把该区域

作为原点,向外扩散。扩散方程的解为 C( r , t) = N
e- r

2
/ 4D t

( 4πDt) 3/ 2 ,定义
C( r, t)

N
为原子的几率分布

函数,由此证明均方位移为r
2 = 6Dt。

8-12 已知空位形成能 QV = 8. 4× 10
4
J/ mol, 空位移动能 Qm = 1. 2× 10

5
J / mol, 原子振

动频率γ= 1013 / s, 试求在 25℃和 1073℃时在 FCC中原子与空位交换位置的速率。

8-13 碳在 γ-Fe 中扩散, D0 = 2. 0× 10
- 1

cm
2
/ s , Q = 140× 10

3
J/ mol, 求碳在 γ-Fe 中

927℃时的扩散系数。并计算为了得到与 927℃渗碳 10h 相同的结果,在 870℃渗碳需要多长

时间?

8-14 碳在 α-T i中的几个扩散数据如下:

温度/ ℃ 736 �782 �835 �

D/ m2 �/ s 2 "× 10- 13 4 �. 75× 10 - 13 1 �. 3× 10- 12

试求:
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( 1) 扩散激活能 Q和频率因子 D 0 ;

( 2) 在 500℃时碳在 α-Ti中的扩散系数。

8-15 纯铁渗硼, 900℃4h 生成的 Fe2 B层厚度为 0.068mm, 960℃4h 为 0.144mm, 假定

F e2B 的生长受扩散速度的控制,求出硼原子在 Fe2B 中的扩散激活能 Q。

8-16 硫在 α-Fe 中的扩散系数为 D = 20× 10
- 6

exp
- 84× 10

5

RT
,计算ΔS/ K。已知振动

频率为 10
1 3

/ s。

图 8-60 纯铁板渗碳后的相分布

8-17 将纯铁板放在石墨介质中加热渗碳, 加热

至 740℃, 保温 10h 后, 金相检验发现, 原铁板截面上

出现了两个相,其分布如图 8-60所示。求:

( 1) 画出渗层的碳量分布曲线,标出相区,并由相

图确定表面及两相界面上的含碳量与铁碳相图的对应

关系。

( 2) 去掉石墨, 重新加热, 加热温度分别为 740℃

和 800℃, 保温若干周, 表面不脱碳, 试画出在两种温

度下达到平衡时渗层碳量分布曲线,相界移动方向, 简

要分析其原因。

8-18 设离子晶体点阵常数为 5× 10- 8
cm, 振动频率为 1012

H z, 位能 U0 = 0. 5eV, 求在

常温下离子迁移率的数量级。
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第 9 章 凝固与结晶

9.1 概  述

9.1.1 研究凝固与结晶的意义

  工程金属材料生产、制备的一个重要途径是熔炼和凝固, 除去粉末冶金法制成的特殊金

属制品外,几乎所有的金属制品都必须经过金属的熔炼和凝固过程。通过熔炼, 得到要求成

分的液态金属, 浇注在铸型中,凝固后获得铸锭或成型的铸件, 铸锭再经过冷热变形以制成

各种型材、棒材、板材和线材。

无论是成型铸件,或是铸锭经变形后得到的各种型材, 其性能都受到铸件或铸锭凝固组

织的决定性影响,铸锭的凝固组织也影响到其热变形性能, 不合理的铸锭组织会引起热变形

中的开裂、破坏, 降低成材率。热加工可改善铸锭组织和性能,但铸造中的宏观缺陷(如宏观

偏析、非金属夹杂、缩孔、裂纹等)仍将残留于制品中,给制品性能带来很大影响。

铸锭或铸件的凝固组织与其结晶、凝固过程有着密切的关系, 凝固过程的参数 (如形核

率、长大速度)决定凝固组织的特征,因此, 控制凝固过程,保证铸锭或铸件质量, 形成合理的

凝固组织,对提高工程金属材料的性能, 发挥材料潜力有重要的实际意义,目前, 工程上采用

的连续铸锭、定向凝固、离心浇注就是控制凝固过程、有效改善铸锭或铸件质量、性能的重要

实例。

本章讨论纯金属凝固过程中的生核和核心长大, 单相固溶体合金凝固中溶质的重新分

布,两相共晶凝固速率以及合金铸锭组织的形成, 以掌握结晶过程规律, 控制铸锭或铸件凝

固组织的形成、成分分布和组织的变化, 为获得高质量铸件或铸锭提供理论依据。

9.1.2 液态金属的结构

结晶是液态金属转变为金属晶体的过程,液态金属的结构对结晶过程有重要的影响, 因

此,在讨论结晶、凝固过程前,对液态金属的结构应有基本的了解。

液态金属的结构可通过对比液、固、气三态的特性间接分析、推测, 也可由 X 衍射方法

直接研究。

根据三种状态下形状和体积的性质可以看出, 液体有一定的体积,无固定的形状,而固

体形状、体积都固定, 气体二者全不固定,说明液体更接近于固体, 原子间有较强的结合力,

原子排列较为致密,与气体截然不同。

比较金属在不同状态的热学性质(见表 9-1) , 可以看出熔化热仅为蒸发热(或气化热)

的 2.5%～6.5%。说明熔化时原子间键合的变化远小于气化时原子间键合的变化,液态下

原子间键没有完全被破坏, 仍保持一定的结合,熔化时体积变化不大(仅 3%～5% ) ,也是原

子间保持一定键合的佐证。直接的 x 射线衍射分析指出液体金属最近邻原子的排列情况接

近于固态金属, 但近邻原子数要少些, 如, 配位数为 12的面心立方或密排六方金属在液态
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时,每一个原子的最近邻约有 11 个原子,配位数为 8的体心立方金属在液态时, 最近邻原子

约有 7 个,说明在微小区域内液态与固态金属有类似的结构。

表 9-1 某些金属在不同状态下的热学性质

金属
熔点

/ K

液固体的

体积差/ %

熔化热

L m/ kJ / mol

气化热 L b

/ kJ / mol

Lm / Lb

/ %

熔化熵 S m

J/ ( mol·K)

Al 932 q6 �10 �. 48 291 �. 2 3 �. 6 11 @. 51

Au 1336 �5 q. 1 12 �. 80 342 �. 3 3 �. 7 9 ). 25

Cu 1357 �4 Z. 15 13 �. 01 304 �. 6 4 �. 3 9 ). 62

Zn 693 q4 q. 2 7 �. 20 115 �. 1 6 �. 2 10 @. 67

Mg 923 q4 q. 1 8 �. 70 133 �. 9 6 �. 5 9 ). 17

Ca 594 q4 q. 0 6 �. 40 99 �. 6 6 �. 4 10 @. 29

δ-Fe 1809 �3 q. 0 15 �. 19 340 �. 2 4 �. 5 8 ). 37

Sn 505 q2 q. 3 6 �. 97 295 �. 0 2 �. 4 13 @. 78

Ga 320 C. 9 - 3 �. 2 5 �. 57 256 �. 0 2 �. 2 18 W. 4

Bi 544 C. 5 - 3 �. 35 10 �. 84 179 �. 5 6 �. 0 19 @. 95

Sb 903 q- 0 �. 95 19 �. 55 227 �. 0 8 �. 6 21 @. 65

  依据以上特性提出液态金属结构的概念,认为液态金属的原子不是完全无序、混乱的分

布,而是在微小区域内存在着有序、规则的排列,因此, 液态金属是由近程有序排列的原子集

团所组成。这些原子集团是不稳定的,瞬时形成, 瞬时消失,时聚时散, 与系统的能量起伏相

对应。这些原子集团的尺寸也是不同的,形成结构上的起伏。

由液体金属的结构说明结晶过程实质上是由不稳定的具有近程有序排列原子集团的液

体结构转变为稳定的长程(远程)有序的晶体结构。

9.1.3 结晶的一般过程

前已指出, 凝固转变遵循热力学条件, 即 ΔG= Gs- GL < 0, 转变驱动力由单位体积吉布

斯自由能差 ΔGV =
L·ΔT

T m
确定,过冷度愈大, 转变驱动力愈大, 凝固过程愈易进行。过冷度

为理论结晶温度(熔点)与实际结晶温度的差别, 理论结晶温度为 ΔG= 0 时的平衡温度, 实

际结晶温度是在一定冷速下得到的结晶温度,可由热分析方法作出冷却曲线来确定。

在一定过冷度下的结晶凝固过程包括晶体核心的形成和晶核的长大两个基本过程, 见

图 9-1。这两个基本过程不是截然分开, 而是同时进行,即在已经形成晶核长大的同时, 又形

成新的晶核,直至结晶完了, 由晶核长成的晶体相互接触为止。

图 9-1 结晶过程示意图

·884·



 9.2 金属凝固时的形核过程

金属凝固时的形核有两种方式, 一是在金属液体中依靠自身的结构均匀自发地形成核

心,二是依靠外来夹杂所提供的异相界面非自发不均匀地形核,前者叫做均匀形核, 后者叫

做不均匀形核。

9.2.1 均匀形核

均匀形核是液体结构中不稳定的近程排列的原子集团(晶坯)在一定条件下转变为稳定

的固相晶核的过程。

9.2.1.1 均匀形核的能量条件

一给定体积的液相在 T m 以下一定过冷度下具有吉布斯自由能 G1 , 如其中有某些液体

的近程排列原子集团转变为稳定的晶核, 体积为 V s , 形成界面 A s L , 剩余液相的体积为 VL ,

此时系统吉布斯自由能为 G2 , 则

G1 = ( V s + VL ) ¡¤G
L
V, ( 9-1)

G2 = V s ¡¤Gs
V + VL ¡¤GL

V + A s L ¡¤γs L ( 9-2)

式中, G
s
V , G

L
V 为单位体积固、液相的吉布斯自由能, γsL为液-固相的界面能。

由式( 9-1)、式( 9-2)可以得到凝固形核时,系统吉布斯自由能的变化

ΔG = G2 - G1 = - V sΔGV + A sL ¡¤γsL ( 9-3)

式中,ΔGV= G
L
V - G

s
V =

L V·ΔT
T m
。

假设核心为球形,半径为 r , 则

ΔG = -
4
3
πr 3 ¡¤ΔGV ¡¤4πr 2 ¡¤γsL ,

图 9-2 ΔG随 r 的变化曲线

当液体中有几个核心,吉布斯自由能变化为

ΔG = -
4
3
πr

3
¡¤ΔGV ¡¤n + 4πr

2
¡¤n ¡¤γsL . ( 9-4)

由式看出,当 r 很小时, 第二项起支配作用, ΔG随 r 增大, r

增大至一定数值后,第一项起支配作用, ΔG 随 r 增大而降

低, 故 ΔG 随 r 变化的曲线为一有极大点的曲线, 如图 9-2

所示。在 r = r
* 处, ΔG 有极大值。r < r

* ,当 r 增大, ΔG 增

大,系统吉布斯自由能增加。相反, r 减小, 系统吉布斯自由

能降低。故半径小于 r
* 的原子集团在液相中不能稳定存

在,只能溶解至消失。半径小于 r
*
的原子集团可称为晶胚。

当 r > r
* , r 增大, ΔG减少, 系统吉布斯自由能下降,故大于

r
* 的原子集团可以稳定存在, 作为晶核而长大, r = r

* , 叫临界晶核,或晶核临界尺寸。此时,

dΔG
dr

= 0,故对( 10-4)式微分,得到

- 4πr * 2 ¡¤n ¡¤ΔGV + 8πr * ¡¤n ¡¤γs L = 0
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r * =
2γsL

ΔGV
( 9-5)

以式( 5-31)代入式( 9-5) ,得到

r * =
2γsL ¡¤T m

L V ¡¤ΔT
( 9-6)

以式( 9-5)代入式( 9-4) , 得到相应于 r
*
时的形核功,

ΔG
*

= -
4
3
π

2γsL

ΔGV

3

¡¤n ¡¤ΔGV + 4π
2γsL

ΔGV

2

¡¤n ¡¤γs L

= -
32
3
π¡¤n ¡¤
γ

3
sL

ΔG2
V

+ 16πn ¡¤
γ

3
s L

ΔG2
V

=
16
3
πn
γ

3
s L

ΔG2
V

即,形核功是表面能项的三分之一, 说明形成临界晶核时所降低的体积吉布斯自由能只能补

偿三分之二的表面吉布斯自由能,形核功作为生核时所需克服的能垒依靠系统的能量起伏

来提供。

图 9-3 液相的能量起伏

系统(液相)的能量分布有起伏,呈正态分布形式, 如

图 9-3所示。能量起伏包括两个含义:一是在瞬时, 各微

观体积的能量不同,二是对某一微观体积, 在不同瞬时,

能量分布不同。在具有高能量的微观地区生核, 可以全部

补偿表面能,使 ΔG< 0。

由上述均匀形核能量条件的分析指出, 只有在一定

过冷度下、在高能区、具有大于 r
* 的近程排列的原子集

团可以形成固相的稳定核心,使系统吉布斯自由能降低,

满足ΔG< 0 的热力学条件。

9.2.1.2 均匀形核速率

形核率定义为单位时间、单位体积生成固相核心的

数目。临界尺寸( r
* )的晶核处于介稳平衡, 可溶解、长大, 当 r > r

* ,长大使 ΔG降低, 可作为

稳定核心,在 r
* 的原子集团上附加一个以上原子即可成为稳定核心。因此形核速率取决于

两个因素:一是单位体积液相中存在具有 r
*
大小原子集团的数目 C

*
;二是单位时间转移到

一个晶核上去的原子数 f 0 , 则形核率

N
¡¤

= f 0 ¡¤C
*

( 9-7)

单位体积 L 中存在具有 r
* 大小原子集团的数目 C

* 与形核功 ΔG
* 有关,有以下关系

C
*

= C0 ¡¤ex p -
ΔG
*

kT
( 9-8)

式中, C0 为单位体积液相中包含的原子数目。液相原子转移到临界晶核的速率 f 0 与液固界

面上紧邻固体晶核的液体原子数 s、一个液体原子的振动频率 ν、液体原子跳出平衡位置的

激活能ΔGA , 以及被固相接受的几率 p 等参数有关,

f 0 = ν¡¤s ¡¤p ¡¤exp( - ΔGA / kT ) ,
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形核率 N
¡¤

= f 0 ¡¤C
*

= ν¡¤s ¡¤p ¡¤C0 ¡¤exp -
ΔGA + ΔG

*

kT

= K ¡¤ex p -
ΔGA + ΔG*

kT
( 9-9)

考虑到ΔGA 与过冷度的关系不大,而 ΔG
* 则与过冷度有如下关系

ΔG* =
16
3
πnγ3sL

¡¤ΔG
2
V

=
16
3
πnγ3s L T 2

m

L
2
V ¡¤ΔT

2 ,

故

N
¡¤

∝ e - 1 /ΔT
2

( 9-10)

即随过冷度增大,形核率 N
·

急剧增加,如图 9-4 所示,在很窄的温度范围, 形核率由零升至一

很高数值。由图看出, 有一临界的过冷度ΔT
* ,在ΔT

* 以前实际不形核, 达到ΔT
* , N
·

急剧增

大,此临界过冷度出现的原因可解释如下:由( 9-6)式得出临界晶核尺寸 r
*
与 ΔT 有关, 随

ΔT 增大, r
* 减小。而均匀形核的临界晶核来自液相中近程有序排列的原子集团,在液相中

可能出现的尺寸最大的原子集团 r m a x也取决于温度, 温度高、过冷度小时, 由于原子可动性

大,只能形成小尺寸的有序原子集团, 当温度降低, 过冷度增大,原子可动性降低, 可以形成

较大尺寸的近程有序排列原子集团, r
*
及 r ma x与过冷度关系可综合如图 9-5所示。

图 9-4 均匀形核速率与过冷度关系 图 9-5 r * 和 rmax与 ΔT 关系

两条曲线在ΔT
*
处相交, 显然,ΔT < ΔT

*
,液相中不存在具有 r

*
大小的原子集团, 因而

不能形核,ΔT > ΔT
* ,液相中存在的 r m ax可以满足 r

* 尺寸要求, 而发生均匀形核。ΔT
* 即临

界过冷度,也叫有效过冷度。实验指出, 有效过冷度ΔT
*
大约等于 0.2T m ( K)。

9.2.2 非均匀形核

生产实际中, 很难实现均匀形核, 这是因为存在模壁和不溶于液体中的夹杂物 (如氧化

物、氮化物等)可以作为形核的基底,固相晶核即依附于这些夹杂物的界面上形成。其模型如

图 9-6所示意。

固相形成球冠形,附着在夹杂基底平面上, 固相与基底的接触角(或浸润角 )为 θ, 界面

张力间有以下平衡关系
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图 9-6 非均匀形核模型

γs m + γsL cosθ= γL m , ( 9-11)

9.2.2.1 非均匀形核的能量条件

非均匀形核时,系统吉布斯自由能变化为

ΔG非 = - V s ¡¤ΔGV + A s L ¡¤γs L + A s m (γsm - γLm ) ( 9-12)

式中, V s 为固相晶核体积, A s L为晶核与液相间的表面积, A sm为固相与基底间的界面积,γsL、

γs m、γLm相应为固-液、固-杂、液-杂的比界面能。根据以下关系和( 9-11)式的关系,

V s =
πr

3

3
( 2 - 3cosθ+ cos 3θ)

A sL = 2πr 2 ( 1 - cosθ) ( 9-13)

A sm = πr
2
sin

2
θ ( 9-14)

(式中, r 为球冠形晶核的半径。)

可以得出,

ΔG非 = -
4
3
πr 3ΔGV + 4πr 2 ¡¤γsL

2 - 3cosθ+ cos 3θ
4

= ΔG ¡¤f (θ) ( 9-15)

对( 9-15)式微分,令
dΔG非

dr
= 0,可以求出

γ*非 =
2γsL

ΔGV
( 9-16)

ΔG*非 =
16πnγ3sL

3ΔG2
V

¡¤f (θ) = ΔG* ¡¤f (θ) ( 9-17)

由上二式可确定,非均匀形核时的临界晶核尺寸与均匀形核临界晶核尺寸相同, 而非均匀形

核的形核功则与接触角θ密切相关。当固相晶核与基底完全浸润时, θ= 0, ΔG
*
非 = 0。当部分

浸润, 如 θ= 10°, ΔG
*
非= 10 - 4
ΔG
* ;θ= 30°, ΔG

*
非= 0. 02ΔG

* ;θ= 90°, ΔG
*
非 = 0. 5ΔG

* 。当完全

不浸润时,θ= 180°, 此时,ΔG
*
非= ΔG

*
。其关系如图 9-7 所示。因此, 非均匀形核的形核功低于

均匀形核的形核功,如图 9-8所示。

9.2.2.2 非均匀形核的形核率

与均匀形核类似,非均匀形核的形核率也有如下的关系

N
¡¤

非 = f 1C1 ex p -
ΔG*非
kT
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图 9-7 ΔG*非/ΔG* 与 θ角关系 图 9-8 非均匀形核功与均匀形核功对比

= f 1 C1 exp -
ΔG
*

¡¤f (θ)
kT

= f 1 ¡¤C1 exp -
A ¡¤f (θ)
ΔT

2 ( 9-18)

式中, f 1 为单位时间自液中转移到固相晶核的原子数, C1 为单位体积液体与非均匀生核部

位接触的原子数。

由上式可知,非均匀形核的形核率决定于以下因素:

( 1) 过冷度

过冷度愈大,非均匀形核率也愈大, 有图 9-9所示的关系。

图 9-9 非均匀形核率与过冷度关系
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与均匀形核对比,在相同形核功下, 非均匀形核需要更小的过冷度,在相同过冷度下, 非

均匀形核需要更低的形核功。

( 2) 外来夹杂

1) 夹杂特性 由( 9-18)式看出非均匀形核率与 f (θ)有关, f (θ)愈小, 则 N
·

非愈大。而

f (θ)决定于 cosθ, cosθ愈大, f (θ)愈小。由( 9-11)式,在 γs L ,γmL变化不大的情况下, 夹杂与固

相晶核间的界面张力γsm愈小,则 cosθ愈大。γsm与夹杂特性有关,有两类夹杂具有低的界面

张力γsm ,可作为非均匀形核的基底, 提供大的形核率。一类是同晶或活性夹杂,夹杂与固相

晶体结构相同,界面处原子间距离接近, 错排度 δ=
Δa
a
很小, 此类夹杂具有低的界面张力。

第二类是非同晶的难熔的活化夹杂。夹杂本身结构与固相相差很大, 但表面有凹孔、微裂缝,

此处的原固相金属具有低的饱和蒸气压、高的熔点, 因而在整体金属熔化后,难熔夹杂的凹

孔处包含有未熔的同晶固相,可作为形核的基底。

图 9-10 t夹杂基底表面形态对

形核的影响

2) 夹杂基底表面的形态 夹杂基底表面形态不

同,形成临界晶核的体积不同, 如图 9-10所示。在形成

具有相同临界半径和接触角 θ的晶核时, 凹形基底的

夹杂形成临界晶核的体积最小,形核容易, 形核率大。

3) 夹杂数量 显然,符合形核条件的夹杂数量愈

多,非均匀形核率愈大。

( 3) 液体金属的过热

非均匀形核以难熔的外来夹杂作为形核基底, 当

液体温度过热, 可使难熔夹杂熔化或是使其表面的活

性去除, 失去活化夹杂的特性, 减少活性夹杂数量, 因

而非均匀形核率大大降低。

9.3 纯金属晶体的长大

形成稳定的固相晶核后,其长大过程即晶体的长大, 首先讨论没有溶质成分变化的纯金

属晶体的长大。晶体的长大可从宏观和微观两方面分析,宏观长大指晶体长大中液-固界面

所具有的形态,微观长大则指原子进入固相晶核表面(液-固界面)的方式。

9.3.1 宏观长大方式

晶体长大中液-固界面的形态取决于界面前沿液体中的温度分布。

9.3.1.1 液体中的温度分布

一般有两种情况:

( 1) 正温度梯度 液相的结晶从冷却最快、温度最低的部位(如模壁)开始。液体中心有

较高的温度,液相的热量和结晶潜热沿已结晶的固相和模壁散失, 因而界面前沿液体的过冷

度随离开界面距离减小而降低,液体内部是过热的。有 dT / dx > 0的关系, 如图 9-11所示。

( 2) 负温度梯度 在极缓慢的冷却条件下, 液体内部温度分布比较均匀, 冷到一定过冷
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图 9-11 液相中的正温度梯度分布 图 9-12 液体中的负温度梯度分布

度下,液中某些能量有利区域形成晶核并长大, 长大中放出潜热, 使液-固界面处温度高于液

体内部,而出现负温度梯度( dT / dx < 0) ,此时, 随离开界面的距离增加,液体的过冷度增大,

液体处于过冷状态。如图 9-12所示。

9.3.1.2 晶体的宏观长大方式

( 1) 平面方式长大 在液体具有正温度梯度分布的情况下, 晶体以平界面方式推移长

大。如图 9-13 所示。界面上任何偶然的、小的凸起, 伸入液体,使其过冷度减小, 长大速率降

图 9-13 晶体的平界面方式长大

低或停止长大,而被周围部分赶上, 因而能保持平界

面的推移。长大中晶体沿平行温度梯度的方向生长,

或散热的反方向生长, 而其他方向的生长则受到抑

制。

( 2) 树枝状方式长大 在液体具有负温度梯度

的条件下,界面上偶然的凸起将伸入过冷的液体, 液

体有更大的过冷度, 有利于晶体长大和凝固潜热的

散失, 从而形成枝晶的一级轴,一个枝晶的形成,其潜热使邻近液体温度升高, 过冷度降低,

因此,类似的枝晶只在相邻一定间距的界面上形成, 相互平行分布。在一次枝晶处的温度比

枝晶间温度要高, 如图 9-14 中所示的 bb断面上 T A > T B ,这种负温度梯度使一级轴上又长

出二级轴分枝,以及多级的分枝。枝晶生长的最后阶段,由于凝固潜热放出, 使枝晶周围的液

体温度升高至熔点以上, 液中出现正温度梯度, 此时晶体长大依靠平界面方式推进, 直至枝

晶间隙全部被填满为止。

图 9-14 晶体的树枝状长大
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9.3.2 微观长大方式

晶体的长大微观上是液体原子转移到固相界面上的过程, 这种原子转移的微观长大方

式取决于液-固界面的结构,而液-固界面结构又由界面热力学所决定, 稳定的界面结构应该

是表面吉布斯自由能最低、热力学最稳定的结构。

9.3.2.1 液-固界面吉布斯自由能

液-固界面处原子排列不是完全有序的, 而出现空位,假设界面上有 N 个原子位置,为 n

个固相原子所占据,其占据分数为 x =
n
N

,界面上空位分数为 1- x ,空位数为 N ( 1- x )。形

成空位引起内能和结构熵的变化,相应引起表面吉布斯自由能的变化。

ΔGs = ΔH - TΔs = (ΔU + pΔV) - TΔs

ǚ ΔU - TΔs ( 9-19)

形成 N ( 1- x )个空位所增加的内能由其所断开的固态键数
1
2

N ( 1- x )·Z′·x 和一对原子

的键能 2L m / N a·Z 的乘积所决定。Z 为晶体的配位数, Z′为晶体表面配位数, L m 为摩尔熔

化潜热,也即熔化时断开 1mol原子的固态键所需要的能量, 并设 N 等于 N a , 则内能的变化

ΔU =
1
2

N ( 1 - x ) ¡¤Z′¡¤x ¡¤
2L m

N a ¡¤Z

= L m ¡¤x ( 1 - x ) ¡¤
Z′
Z

=
L m

RT m
¡¤

Z′
Z

¡¤x ( 1 - x ) ¡¤R ¡¤T m

= R ¡¤T m ¡¤α¡¤x ( 1 - x ) ( 9-20)

图 9-15 �不同 α值下 ,ΔGs / RT m

与 x 的关系

式中, α=
L m

RT m
·

Z′
Z
。空位引起结构熵的变化由

( 6-86)式给出

ΔS c = K N ln
N + n

N
+ nln

N + n
n

= - R[ x lnx + ( 1 - x ) ln( 1 - x ) ]

所引起相应吉布斯自由能的变化为

TΔS = - RT m {x lnx + ( 1 - x ) ln ( 1 - x ) }

( 9-21)

将 ( 9-20)、( 9-21)式代入 ( 9-19)式, 得到表面吉布

斯自由能的变化为

ΔGs = R ¡¤T m ¡¤α¡¤x ( 1 - x )

+ RT m [ xlnx + ( 1 - x ) ln ( 1 - x ) ] ,

ΔG s / RT m = α¡¤x ( 1 - x ) + x lnx

+ ( 1 - x ) ln ( 1 - x ) ( 9-22)

式中, α=
L m

RT m
·

Z′
Z

,因 L m / T m = ΔSm (熔化熵)故, α=
ΔSm

R
·

Z′
Z
。Z′/ Z 大致为 0.5。在不同α值
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下,ΔGs / RT m 与固相原子在表面的占据分数 x 的关系如图 9-15所示。可以看出, α≤2, 曲线

在 x = 0. 5处有一个极小值, α> 5, 则在 x→0 和 x→1附近有两个最小点, α在 2～5之间, 最

低点离两端点较远。

9.3.2.2 液-固界面的微观结构

由热力学分析得知稳定的界面微观结构有两种类型。

( 1) 粗糙界面 当 α≤2, x = 0. 5, 相应于界面上有一半位置为原子占据, 一半为空位。

界面在微观范围是粗糙的, 高低不平, 界面由几个原子厚的过渡层组成, 这种微观上粗糙的

界面在 宏观上 是平直 的。形 成粗 糙界 面的 材料, α< 2, 即 ΔSm < 4R, 实 际小 于

2R( 16.6J / ( mol·K ) ) , 一般金属 ΔS m 在 10J / ( mol·K)左右, 因而具有粗糙界面, 因此粗糙

界面也叫金属型界面。粗糙界面形状如图 9-16示意。

图 9-16 金属型粗糙界面 图 9-17 平整型光滑界面

( 2) 光滑界面(或平整型界面)  当 α> 5, 在 x→0和 x→1处出现稳定界面, x→0相应

于固相原子在表面极少, x→1相应于表面空位极少,因而界面保持晶体学光滑表面的特性,

界面为一个原子厚的过渡层,与液相截然分开, 界面上各处晶体学表面取向不同,因此, 从宏

观上看界面是曲折、锯齿形小平面, 如图 9-17所示意。一般有机物形成光滑界面。

对类金属( Bi, Sb , T e, Ge, Ga , Si)熔化熵在 20～30J/ ( mol·K ) , 即 α> 2,因而形成小台

阶式的混合界面。

9.3.2.3 晶体微观长大方式和长大速率

晶体的微观长大方式与界面结构有关。

具有粗糙界面的物质, 因界面上约有 50%的原子空位, 在这些位置都可接受原子, 故液

体的原子可以单个进入空位,与晶体相连接, 界面沿其法线方向垂直推移。晶体连续向液相

中生长,这种长大方式叫连续长大, 其长大速率与过冷度成正比,有以下关系

G1 = K 1 ¡¤ΔT ( 9-23)

式中, K 1 为比例常数, 单位是 cm / ( sK)。大多数金属采用这种生长方式, 具有最快的生长速

度。

光滑界面晶体的长大,不是单个原子的附着, 而是以均匀形核的方式, 在晶体学小平面

界面上形成一个原子层厚的二维晶核,如图 9-18示意,若二维晶核边长为 a 的正方形, 厚为

b, 则形成二维晶核时系统吉布斯自由能的变化为
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图 9-18 光滑界面的二维晶核长大

ΔG = - a
2
b ¡¤ΔGV + 4a bγ ( 9-24)

令 dΔG/ da = 0,可求得临界二维晶核的尺寸

a
*

=
2γ
ΔGV

=
2γ¡¤T m

L m ¡¤ΔT
( 9-25)

临界二维晶核的形核功

ΔG
*

= - a
* 2

¡¤bΔGV + 4a
*

¡¤bγ

= -
4γ2b
ΔGV

+
8γ2 ¡¤b
ΔGV

=
4γ2 ¡¤b
ΔG

=
4γ2 bT m

L m ¡¤ΔT
      ( 9-26)

可以看出, 二维晶核形核功为表面能项的二分之一。故需在有能量起伏的界面微观区域处

形成,界面上形成二维晶核, 与原界面间出现台阶,个别原子可在台阶上填充, 使二维晶核侧

向生长,当该层填满后, 则再在新的界面上形成新的二维晶核,继续填满, 如此反复进行。这

种生长是不连续的,其长大速率取决于二维晶核的形核率, 故有以下关系

G2 = K 2 e - B /ΔT ( 9-27)

随过冷度增大,长大速率增加, 当过冷度很大,二维晶核密度很高时, 其长大速率接近粗糙界

面的连续长大速率。

若晶体的光滑界面存在有螺位错的露头, 则该界面成为螺旋面, 并形成永不消失的台

阶,原子附着到台阶上使晶体长大。这种方式如图 9-19所示意。

图 9-19 光滑界面的螺型位错长大
图 9-20 �三种生长方式长大速率与过冷度

关系的比较

1—连续长大 2—螺旋长大 3—二维晶核长大

螺旋长大方式的速率与过冷度有以下关系

G3 = K 3ΔT
2

( 9-28)

其长大速率低于连续长大, 过冷度增大, 界面上螺位错增多, 生长速度加快, 到较大过冷度

后,界面上螺位错大量增加, 与连续长大速度相等,三种长大方式与过冷度关系如图 9-20 所

示。当晶体中有孪晶存在, 界面处出现不同位向的小平面,并形成台阶源, 有利于二维晶核的
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形成。

9.3.2.4 微观和宏观长大方式的综合

在正温度梯度下,宏观以平界面方式推进, 界面的宏观形态有两种类型,对金属型粗糙

微观界面具有光滑或平直宏观界面, 如图 9-21( a )所示, 对平整型光滑微观界面则具有曲折

图 9-21 在正温度梯度下的宏观界面形貌

( a) 光滑或平直界面 ( b) 小平面状界面

的小平面状宏观界面, 如图 9-21( b)示。微观粗糙界面以连续生长方式长大, 需要小的过冷

度,约为 0. 01～0. 05℃,微观光滑界面按二维晶核方式长大, 需要过冷度较大,约 1～2℃。

在负温度梯度下,微观粗糙界面以树枝状方式生长, 微观光滑界面也有树枝状长大的倾

向,但往往不甚明显, 不同物质也有所不同,如类金属锑出现带有小平面的树枝结晶, 铋是长

针状树枝结晶,而一些 α值较大的物质则枝晶不明显,仍以小平面状形貌结晶。

9.4 单相固溶体晶体的长大

前述纯金属的凝固中,没有成分变化, 晶体长大只与液体的温度梯度有关。而在单相固

溶体晶体的凝固中,则有成分的变化, 凝固过程中,液、固两相的成分与原来母相液体的成分

不同, 液相成分沿相图中液相线变化, 固相成分沿固相线变化, 因而凝固过程中发生溶质的

重新分布,由于冷却条件的不同, 液、固相中重新分布特点不同, 引起界面前沿液体过冷度和

晶体生长形态的变化。

9.4.1 平衡凝固

对一二元匀晶合金,在无限慢冷速凝固时, 固相内的溶质原子可以充分扩散, 液相也可

充分混合, 因而在凝固中可按平衡相图分析。以图 9-22示成分 C0 的合金为例,假定液、固相

线简化为直线,在任一温度下, 处于平衡的液、固二相中溶质含量比为常数, 即

Cs / CL = K 0 , ( 9-29)

K 0 为平衡分配系数, Cs , CL 为固相与液相的平衡成分。

合金在一细长的石墨熔舟, 放在具有温度梯度的炉中, 热流沿水平方向,凝固自左向右

进行。如图 9-23( a )所示。

T 1 温度下, 凝固开始, 形成少量固相, 成分 K 0 C0 , 液相成分接近母相 C0 , T 2 温度下, 由

于固相中的充分扩散和液相中的对流,液、固相具有均匀的成分, 界面成分与各相内部成分
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图 9-22 匀晶相图一角 图 9-23 平衡凝固下两相溶质分布

一致,二相的相对量由杠杆定律确定,

Qα=
BC
AC
× 100%

QL =
AB
AC
× 100%

凝固过程中,溶质质量平衡, 故图 9-23( b)示的两块阴影面积相等。在 T 3 温度, 凝固过程接

近完成,固相成分达 C0 ,最后一滴液相成分为 C0 / K 0。

9.4.2 固相无扩散, 液相完全混合的凝固

在冷却速度较快的非平衡凝固下,凝固过程中溶质原子在固相内来不及扩散, 液相由于

有足够的搅拌和对流,可以得到完全混合, 保持均匀成分,这种非平衡凝固也叫正常凝固。在

如前述试样沿水平方向定向凝固时, 在 T 1 温度下, 形成 K C0 成分的少量固相, 因 K < 1, 初

形成固相比液相纯, 溶质原子由固相排出至液相, 使液相成分大于 C0 , 此时, 界面处液、固二

相保持局部平衡,二相中保持溶质原子的质量平衡, 液相中成分均匀, 保持该温度下的平衡

浓度。冷却至 T 2 , 保持同样关系,但固相中无扩散, 成分不均匀,如图 9-24所示。

凝固过程中液、固两相溶质成分和相对量的变化可作如下推导, 设有图 9-25 所示的微

体积 A·dZ 凝固, A 为面积, 根据质量平衡,固相中排出的溶质进入液相, 凝固前溶质量为

dM 1 = CL ¡¤A ¡¤dZ,

凝固后,溶质在液、固二相中重新分布,

dM 2 = Cs ¡¤AdZ + dCL ¡¤A( L - Z - dZ) ,

凝固前后溶质质量平衡

dM 1 = dM 2

( CL - Cs) ¡¤A ¡¤dZ = dCL ¡¤A( L - Z - dZ)

( 1 - K 0 ) CL ¡¤dZ = ( L - Z) dCL - dZ ¡¤dCL

忽略无限小量 dCL·dZ,

1 - K 0

L - Z
dZ =

dCL

CL
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图 9-24 正常凝固条件下的溶质分布 图 9-25 微体积凝固前( a)后( b)的溶质分布

解出 CL = C0 1 -
Z
L

K
0

- 1

Cs = K 0 C0 1 -
Z
L

K
0

- 1

以 f s=
Z·A
L·A

(凝固体积分量)代入, 得到

CL = C0 ( 1 - f s )
K

0
- 1

= C0f
K

0
- 1

L ( 9-30)

Cs = K 0 C0 ( 1 - f s) K
0

- 1 ( 9-31)

f s , f L 为给定温度下液、固相的相对量, 故上式也叫做非平衡杠杆定律, 或 Scheil 公式。在

图 9-26 区域熔炼示意图

K 0 < 1的情况下, 凝固后固体试样的成分沿长度方向变

化, 左端纯化, 右端富集溶质组元, K 0 愈小, 这个效应愈

显著。利用正常凝固的溶质重新分布, 发展了区域熔炼技

术,可对金属进行提纯。区域熔炼是以感应加热方法将金

属逐步熔化,如图 9-26示。金属棒从一端到另一端进行

局部熔化,凝固过程也随之逐步进行。熔化区从始端到终

端, 杂质元素就富集于终端, 重复移动多次, 金属棒纯度

大大提高。

9.4.3 固相无扩散, 液相只有扩散、无对流的凝固

在快冷不平衡条件下,当液相没有搅拌、对流,而只有扩散时, 则凝固中从固相中排出的

溶质原子不能均匀化分布在液体中,而在固液界面处液相一侧堆积, 凝固过程中溶质原子的

变化分为三个阶段,如图 9-27所示。

( 1) 起始瞬态

凝固开始,液相成分 C0 ,固相成分 K 0C0 , 冷却中,界面处两相局部平衡, 液相成分沿液相

线变化,固相成分沿固相线变化。液相成分不均匀, 界面处有局部平衡成分 CL ,远离界面保

持母相成分 C0。
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( 2) 稳态生长

图 9-27 液体中仅有扩散时的溶质分布

当界面前沿液相成分达到 C0 / K 0 , 固相成分保持

C0 , 此时,由固相中排出的溶质量与从界面处液相中扩

散开去的溶质量相等,界面处二相成分不变, 达到稳定

状态, 若取界面为坐标原点, 距界面 x 处液相成分不

变,此时有两个因素在起作用。

① 扩散引起浓度随时间的变化, 通过 x 处截面溶

质的右移量为
�CL

�t
,

② 由于界面以 R 速度运动,通过 x 截面的左移量

为 R·
�CL

�x
。

稳态下二者相等。

�CL

�t
= D
�2 CL

�x 2 = - R
�CL

�x
,

�2CL

�x
2 =

- R
D

¡¤
�CL

�x
( 9-32)

此积分方程的通解为

CL = A ¡¤e - R x / D + K

根据边界条件, x = 0, CL = C0 / K 0 ; x = ∞, CL = C0 ,可得: K = C0 , A=
1- K 0

K 0
C0 ,故

CL = C0 1 +
1 - K 0

K 0
e - R x / D ( 9-33)

当 x =
D
R

, CL - C0 = ( C0 / K 0 - C0 ) / e, D / R 叫特征距离。

( 3) 终止瞬态

凝固的最后阶段,剩余的液体量很小, 溶质原子的扩散使液体中溶质浓度提高, 而不保

持 C0 , 此时液体中浓度梯度降低,扩散减慢, 界面浓度增高,与之平衡的固相浓度也增高。

9.4.4 固相无扩散, 液相界面附近只有扩散, 其余部分有对流的凝固

这种情况,介于前述二、三两种不平衡凝固条件之间,在液体离开界面的部分, 有对流发

图 9-28 液体有部分混合时的溶质分布

生, 使液体成分均匀化,而在界面附近的液体,

受到已凝固固相的阻碍,沿其法向不发生对流,

而只能通过扩散排出溶质原子,因此, 在靠近界

面的液相中有溶质原子富集。固、液相在凝固中

溶质浓度的分布如图 9-28所示。在界面处液、

固二 相瞬时 保持 局部 平衡, 具 有 ( Cs ) i =

K 0·( CL ) i的关系, 界面处溶质原子富集使

( CL ) i 提高, 相应与 i平衡的固相浓度( Cs) i 也

增高, 因此固体成分的上升比不存在溶质富集

时为快。考虑凝固开始时的边界层区域,溶质从推进着的界面被排入边界层区域, 造成溶质
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的聚集, 当溶质聚集, 其在边界层中的浓度梯度增大, 于是通过扩散穿越边界层的传输速度

也增大,直到在边界层中输入和输出之间建立起平衡为止, 此时, 聚集停止上升, 于是比值

( CL ) i/ ( CL ) B成为常数,即液体中界面和内部浓度比值保持不变。根据

( Cs) i/ ( CL ) i = K 0 ,

( CL ) i/ ( CL ) B = K′,

可得 ( Cs) i/ ( CL ) B = K 0 ¡¤K′= K e ( 9-34)

式中, K e 定义为有效分布系数。对液体只有扩散 , 无混合的情况, ( Cs) i/ ( CL ) B = 1, K e= 1;若

液体充分混合,成分均匀的情况, ( Cs ) i/ ( Ci) B = ( Cs) i/ ( CL ) i, 故 K e= K 0。在液体部分混合的

情况下,则 K 0 < K e< 1。在液体完全不混合的极端情况,

K e = ( Cs) i/ ( CL ) B =
C0

C0 1 +
1 - K 0

K 0
e - R x / D

=
K 0

K 0 + ( 1 - K 0 ) e
- R / D x

当 x 为常数, K e 也为常数。在液体不混合情况下, x 实际为无穷大, 故 K e= 1, 但在液体中有

限混合,溶质聚集层厚度为一定值 δ时,

K e =
K 0

K 0 + ( 1 - K 0 ) e
- Rδ/ D

此时, K e 为常数。

图 9-29 凝固试样中溶质的浓度分布

在液体中有限混合,界面前沿有溶质聚集时, 在

起始瞬态之后的凝固中,保持溶质的质量平衡, 故可

导出起始瞬态之后两相成分变化

C( B)
L = C0f K

e
- 1

L , ( 9-35)

C
( i)
s = K eC0 ( 1 - f s)

K
e

- 1
( 9-36)

以上所讨论四种情况下凝固试样的浓度分布可综合

如图 9-29示。

图中, a 为平衡凝固下的均匀成分, b为液相中

溶质完全混合情况, d 为部分混合情况, c为液相中

溶质仅通过扩散而混合的情况,可以看出, 随液相混

合程度加大,界面前沿溶质富集层减小, 固相成分曲

线也降低。

9.4.5 成分过冷

由于在不平衡凝固时,液相中溶质分布不均匀, 在正温度梯度下,也会引起过冷, 这种由

于成分不均匀引起的过冷叫成分过冷。在液相中只有扩散, 不发生对流的情况下, 距界面 x

处的液相成分为

CL = C0 1 +
1 - K 0

K 0
e

- Rx / D
,

由于液相成分不同,其理论结晶温度 T L 不同, 假设液相线为直线,斜率为 m,纯组元熔点为

T A , 则液相的理论结晶温度为
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T L = T A - m ¡¤CL

= T A - mC0 1 +
1 - K 0

K 0
e

- R x/ D
( 9-37)

在界面处( x = 0)的温度 T i 为

T i = T A - m ¡¤C0 / K 0

液体的实际温度分布由温度梯度 G
dT
dx
决定, 与界面距离 x 的关系为

T D = T i + G ¡¤x

= T A - mC0 / K 0 + Gx ( 9-38)

当液相的实际温度低于理论结晶温度, T D < T L 出现成分过冷,

T A - mC0 / K 0 + Gx < T A - mC0 1 +
1 - K 0

K 0
e - Rx / D ,

Gx <
mC0

K 0
( 1 - K 0 ) - ( 1 - K 0 ) e - Rx / D

<
mC0 ( 1 - K 0 )

K 0
1 - e

- R x / D
( 9-39)

根据微分近似计算,当 x 很小时,

ex = 1 + x ,

代入( 9-39)式,得到

Gx <
m ¡¤C0 ( 1 - K 0 )

K 0
¡¤

R
D

x

故出现成分过冷的条件为

G
R

<
mC0

D
¡¤

1 - K 0

K 0
( 9-40)

因此,温度梯度 G小、凝固速度 R 大、液相线斜率 m 大、平衡分配系数 K 0 小、合金成分 C0 大

都容易产生成分过冷。对一定合金系, m, K 0 , D 为定值,有利于产生成分过冷的条件是, 液相

中低的温度梯度,大的凝固速度和高的溶质浓度。

图 9-30示出液相溶质成分分布、理论结晶温度、实际温度梯度和成分过冷的形成。

图 9-30 成分过冷的形成

9.4.6 单相固溶体晶体的生长方式

在正温度梯度下,单相固溶体晶体的生长方式取决于成分过冷程度。由于液体温度梯度
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的不同,成分过冷程度可分为三个区, 如图 9-31所示。在不同成分过冷区, 晶体生长方式不

同。

图 9-31 不同成分过冷程度的三个区域

在第Ⅰ区,液相温度梯度很大, 使 T D > T L , 故不

产生成分过冷。离开界面,过冷度减小, 液相内部处

于过热状态。此时固溶体晶体以平界面方式生长, 界

面上小的凸起, 进入过热区, 会使熔化消失, 故形成

稳定的平界面。

在第Ⅱ区,液相温度梯度减小, 产生小的成分过

冷区,此时, 平界面不稳定,界面上偶然凸起, 进入过

冷液体,可以长大, 但因过冷区窄,凸出距离不大, 不

产生侧向分枝, 发展不成枝晶, 而形成胞状界面, 最

后出现胞状结构, 纵截面为长条形, 横截面为六角

形。

在第Ⅲ区,当液相温度梯度更为平缓, 成分过冷程度很大,液相很大范围处于过冷状态,

类似负温度梯度条件,晶体以树枝状方式长大, 界面上偶然的凸起,进入过冷液体, 得到大的

图 9-32 不同成分过冷下的晶体生长方式

生长速度,并不断分枝, 形成树枝状骨架。晶体生长中, 周围液相富集溶质,使结晶温度降低,

图 9-33 影响晶体生长方式的主要因素

过冷度降低,同时, 因放出潜热,周围温度升高, 进一步

减小过冷度, 因而分枝生长停止, 最后依靠固相散热、

平界面方式生长, 以填充枝晶间隙, 直至结晶完成, 形

成晶粒。以上三种晶体生长方式,如图 9-32所表示。

影响晶体生长方式的主要因素有液相的温度梯度

G、固相凝固速度 R 和合金的溶质浓度 C0 , 其与晶体生

长的综合关系如图 9-33 所示。图中看出,增大合金溶

质浓度、降低液体温度梯度、增大固相凝固速度, 均可

增大成分过冷程度, 发展树枝状结晶;相反,则促进平

面式生长。

·505·



9.4.7 晶体中的偏析

在不平衡凝固过程中,固相中溶质浓度分布不均匀, 因而凝固结束,晶体中有成分偏析。

因晶体生长方式不同,发生偏析的区域不同。晶体中存在三类偏析。

( 1) 宏观偏析 在不存在成分过冷、晶体以平面方式生长时,先结晶部分溶质浓度低,

后结晶部分溶质浓度高,晶体宏观各区成分不均匀, 此类偏析叫作宏观偏析。

( 2) 胞状偏析 在有小的成分过冷, 晶体以胞状方式生长时,先结晶的胞状凸出部分,

溶质含量低,被排出的溶质, 向周围扩散,在侧向富集, 最后结晶,因而胞晶内部溶质浓度低,

胞界部位富集溶质,形成胞状偏析。

( 3) 树枝状偏析 当成分过冷很大, 晶体以树枝状方式生长时,先结晶的枝晶主干部分

溶质含量低,后结晶的枝晶外围部分富集溶质, 形成树枝状偏析。

9.5 两相共晶体的长大

9.5.1 典型共晶与非典型共晶的形成

  典型形态与非典型形态共晶的形成与共晶组成相的特性有关。金属与金属组成的共晶

具有典型形态。金属的熔化熵低,凝固中晶体具有粗糙界面, 其长大靠单原子连接方式连续

进行, 所需过冷度很小, 约 0. 01～0. 02℃, 二金属组成相具有接近的过冷度和长大方式, 长

大中得以齐头并进、相互协调和促进, 形成规则的层片状或杆状共晶。金属和非金属(或类金

属)组成的共晶具有非典型形态。因为非金属(或类金属)具有光滑界面, 长大依靠二维晶核

形成, 所需过冷度大, 约 1～2℃,因而二组成相的生长不同时,金属晶体领先, 非金属 (或类

金属)晶体滞后, 二相之间无协调和促进关系。领先相可形成树枝状、鱼骨状,或弯曲状, 而滞

后生长的非金属相只能填补金属相长大中未占据的间隙,最后成为非典型形态的共晶组织,

如 A l-Si合金中的共晶、F e-石墨组成的共晶均属此类。

9.5.2 层片状共晶的凝固生长

对二组元在固态下有限溶解,发生共晶反应的二元合金, 共晶由富 A 固溶体α相和富 B

固溶体β相组成。凝固生长时两相界面前沿有 A、B 原子在液中的短程分离扩散, 共晶的长

大速度 R 由原子的扩散速度决定, 而扩散速度又取决于两相的层片间距 λ, 最小的层片间

距,可获得大的生长速度。

共晶层片的最小间距由热力学条件决定。形成共晶时,吉布斯自由能的变化包括两部

分,一为体积吉布斯自由能的变化, 二为界面吉布斯自由能的变化, 后者与共晶层片间距有

关。当 1mol 液相凝固成间距为λ的二相共晶时,系统吉布斯自由能变化

ΔG(λ) = - ΔG
¡¤

(∞) ¡¤Vm +
2γαβ ¡¤Vm

λ
( 9-41)

式中,ΔG
·

(∞) 为间距 λ很大时单位体积吉布斯自由能的降低值, 与过冷度 ΔT 0 有关,

ΔG
·

(∞) =
ΔH ·ΔT 0

T E
。Vm 为共晶的摩尔体积, γαβ为 α-β相的界面能,单位体积共晶中有 2/λ

( m
2 )界面。
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由ΔG(λ
*

) = 0,可求得最小层片间距 λ
*

,

λ* =
2γαβ ¡¤T E

ΔH ¡¤ΔT 0
( 9-42)

图 9-34 �表示 ΔC 和 ΔC0 关系

的二元共晶相图

共晶长大速度 R 由扩散系数 D 和浓度梯度
dC
dx
确定, 近

似写作

R = K 1 ¡¤D ¡¤
ΔC
λ

( 9-43)

式中, K 1 为比例常数, ΔC= C
L/ α

- C
L /β

, 取决于层片间距

λ, 当 λ= ∞, ΔC= ΔC0 , λ= λ
*
时, ΔC= 0。当 λ

*
< λ< ∞,

ΔC= ΔC0 1-
λ
*

λ
,如图 9-34示。

由图看出,ΔC0∝ΔT 0 , 故有

R = K 2 ¡¤DΔT 0 ¡¤
1
λ

1 -
λ
*

λ
( 9-44)

由
dR
dλ

= 0,可求出最大长大速率对应的 λ, 为 λ= 2λ
* , 相应最大长大速率

R 0 = K 2D
ΔT 0

4λ*
( 9-45)

由公式( 9-42) ,可得

R 0 = K 3 ¡¤D ¡¤ΔT
2
0 ( 9-46)

以上两式说明共晶凝固时长大速度随最小层片间距λ
*
的减小和 ΔT 0 的增加而增大。

图 9-35 共晶胞状生长示意图
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9.5.3 共晶凝固中的成分过冷

对纯二元共晶,共晶固相的平均成分与液相成分一致, 没有溶质聚集,不产生成分过冷,

故以平界面方式凝固。

如二元共晶合金中包含杂质, 或有第三合金元素存在, 共晶凝固长大中,杂质元素在其

晶体界面前沿液中聚集,造成成分过冷, 使共晶界面发展成为胞状形态,如图 9-35所示意。

9.6 金属和合金铸锭组织的形成和控制

纯金属及单相合金在铸型中凝固后获得铸锭,典型的铸锭组织如图 9-36所示。

图 9-36 典型铸锭组织

图中可以看出, 典型的铸锭组织由三区组成, 第一区为紧靠模壁表面的细晶区, 第二区

为垂直模壁表面生长的柱状晶区,第三区为铸锭中部的等轴晶区。

9.6.1 铸锭三区的形成

( 1) 表面细晶区

表面细晶区是与模壁接触的液体薄层在强烈过冷的条件下结晶而形成的。强烈过冷的

液体以及模壁及其上的杂质可作为非均匀形核的基底,促使形成大量的核心, 同时由于细晶

区处于过冷的液体中,晶核可以树枝状向各个不同方向长大, 因而形成细小、等轴晶粒。由于

细晶区结晶很快,放出的结晶潜热来不及散失, 而使液-固界面的温度急剧升高,使细晶区很

快便停止了发展,得到一层很薄的细晶区壳层。

( 2) 柱晶区

细晶区形成后,模壁温度升高, 散热减慢,液体冷速降低, 过冷度减小,不再生核, 细晶区

中生长速度快的晶体可沿垂直模壁的散热反方向发展,其侧向生长因相互干扰而受阻, 因而

形成一级主轴发达的柱状晶, 具有较大生长速度的柱状晶的晶体学方向在面心和体心立方

晶体中是〈100〉,在密排六方晶体中为〈10 10〉。在合金铸锭中, 柱晶区在小的成分过冷区

出现。
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( 3) 中心等轴晶区

柱状晶长大中,铸锭温度升高, 中心液体温度逐渐降低至熔点以下,达到一定的过冷度,

或者,对合金铸锭, 由于结晶固相中排出溶质原子,使液相富集溶质原子, 尽管在正温度梯度

下也可产生大的成分过冷,在中心过冷液体中, 依靠外来夹杂可以非均匀形核,此外, 由于浇

注时液体金属的流动、冲刷,可将细晶区的小晶体推至铸锭中心, 或将柱状晶枝晶的分枝冲

断,或树枝晶局部重熔、脱落, 飘移到中心液体中, 成为晶核,这些晶核在过冷液体中的生长

没有方向性,而形成等轴晶体。等轴晶生长到与柱状晶相遇, 便停止生长。

9.6.2 铸锭组织的控制

铸锭组织对材料性能有重要影响,细小晶粒有好的强韧性能, 粗大晶粒使性能变坏。晶

区分布也影响性能,柱状晶纯净、致密,但在其交界处结合差, 聚集杂质,形成弱面, 热加工时

容易开裂,故应防止柱晶穿透的穿晶组织。等轴晶粒间结合紧密,不形成弱面, 有好的热加工

性。铸锭组织(晶粒大小和晶区分布)可通过凝固时的冷却条件来控制。

( 1) 影响晶粒大小的因素

铸锭组织的晶粒大小指等轴晶的大小和柱状晶的粗细,取决于凝固时的形核率 N
·

和核

心长大速度 G,可以导出, 单位体积中的晶粒数目 Z= 0.9
N
·

G

3 / 4

,即, 形核率愈大,长大速度

愈小, 单位体积中晶粒数愈多, 晶粒愈细小。在形核率和长大速度的影响中,前者起主导作

用,因此, 生产实际中主要通过改变形核率控制晶粒大小。影响晶粒大小的因素有

1) 冷却速度

液体在铸锭中的冷却速度决定了其凝固时的过冷度,冷速增大, 结晶过程来不及进行,

结晶在更低的温度下发生, 因而过冷度增大, 形核率增加,因此,随凝固时的冷却速度增加,

晶粒变细。

冷却速度取决于实际的浇注条件——锭模材料、锭模预热情况、浇注温度和浇注速度。

如金属模比砂模冷却快、厚模比薄模冷却快、不预热的冷模比预热的热模冷却快;同样锭模

条件下,低的浇注温度、慢的浇注速度比高的浇温、快的浇速冷却快;相应在较快冷却的浇注

条件下可以得到较大的过冷度,形成细小的晶粒。

2) 变质处理

实际铸锭凝固, 主要依靠非均匀形核, 人为加入形核剂可增加非自发晶核的形核数目,

这种处理称为变质处理,加入的形核剂称为变质剂。通过变质处理可细化铸锭的晶粒。如以

金属模浇注纯铝(纯度 99.99% ) , 每立方厘米体积中有 2个晶粒, 加入 0.2%～0.3% T i, 得

到 170～180个晶粒, 加入 0.5% Zr, 得到 186 个晶粒,加入 0.2% B, 得到 130个晶粒, 显示出

细化效果。常用的变质剂有高熔点的金属和化合物,如铝合金中加入 T i, Nb 和 T iC, 铜合金

中加入 F e, 低合金钢中加入 T i, Al, 碳化物等。

3) 加热温度

金属熔化后高的加热温度叫作过热。过热对铸锭晶粒大小有重要影响, 一方面过热可使

作为非自发形核基底的夹杂熔化,降低形核率, 另一方面能促使液态金属过冷,增大过冷度,

使形核率增加。因此过热的作用要具体分析。矛盾的主导方面决定于浇注条件, 当锭模冷却

能力不大时, 如砂模、热金属模, 过热减小非自发核心的作用是主要的, 因而使晶粒变得粗
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大,而当锭模冷却能力很大, 液体量不多时,则过热促进过冷的作用是主要的, 可导致晶粒细

化,在一般情况下, 过热使晶粒粗化的作用是主要的。

4) 液体金属的振动

采用机械振动、超声波振动和电磁搅拌等措施使液体金属在锭模中运动, 可促使依附在

模壁上的细晶脱落,使柱晶局部折断, 增加晶核的数目而使晶粒细化。

( 2) 影响晶区分布的因素

晶区分布主要指柱状晶区和等轴晶区的分布。细晶区壳层很薄, 对铸锭性能无重要影

响,故不予考虑。柱状晶区和等轴晶区的分布取决于散热方向,单向散热使柱晶发达, 而各向

散热则形成等轴晶区,散热方向决定于铸型中液体的温度梯度,温度梯度大者, 单向散热厉

害而形成柱状晶。以下因素影响晶区分布。

1) 冷却强度(或冷却速度)

冷却强度大的模子散热能力强,造成铸型中液体大的温度梯度, 引起发达的柱状晶。冷

却强度由实际的浇注条件决定,故金属模比砂模柱晶发达, 冷模比热模柱晶发达。

2) 液体金属的过热

液体金属过热,增大内外温差和温度梯度加强了单向散热, 而且过热使液体中部不易形

核以形成等轴晶,延长了柱状晶的生长, 从而得到发达的柱状晶区。

3) 外来夹杂或变质剂

可促使液体中部形核,形成等轴晶区, 使柱状晶区缩短。

综合以上因素对铸锭组织的影响有以下趋势。液体金属过热得到粗而长的柱晶, 加大锭

模冷速发展细而长的柱晶,锭模预热得到粗大等轴晶, 添加变质剂发展细小等轴晶。

9.6.3 特殊凝固方法

控制凝固条件,获得特殊的铸锭组织, 可满足特定性能要求。可以举出以下几种特殊凝

固方法。

( 1) 定向凝固

图 9-37 定向凝固方法示意图

柱状晶组织具有纯净、致密的特点, 当其排

列方向与受力方向一致时,有高的强度。因而具

有定向柱状晶的铸件获得实际应用,例如, 定向

凝固的汽轮机叶片,有着高的高温强度。定向凝

固、制备柱状晶铸件的方法如图 9-37所示。

定向凝固的方法在于创造单向散热的冷却

条件, 因而过热液体置于预热至金属熔点以上

温度的坩锅中, 放在保温炉中, 并加保温盖, 坩

锅下部为水冷底板,形成温度梯度, 将坩锅以一

定速度向下退出炉膛,使凝固从底盘开始, 自下

而上定向进行,形成柱状晶。

( 2) 单晶制备

单晶体是电子工业、激光技术中应用的重要材料, 制备单晶体的原理是使液体金属结晶

时只形成一个核心并长大成单晶体,核心来源可以从液体中自发形成, 也可以是外来引入
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的。同时为防止在液体中形核,要求材料纯净。制备单晶的方法有以下两种。

1) 外加籽晶法

图 9-38示出这种方法原理图。

材料放入坩锅熔化后,保持在比熔点稍低的温度,籽晶夹持在籽晶杆上,使籽晶杆下降

到与液面接触, 籽晶杆通水冷却创造单向散热的条件,使液体金属在籽晶上结晶, 结晶时引

晶杆以一定速度向上提拉, 提拉速度与晶体生长速度相协调, 逐渐形成单晶体, 过程中坩锅

与引晶杆以不同方向旋转,并在真空或惰性气氛保护下进行。

图 9-38 外加籽晶法 图 9-39 尖端形核法

2) 尖端形核法

另一种制备单晶的方法见图 9-39。材料在底部为尖端的容器中熔化后,缓慢自炉中退

出,结晶自容器底部开始, 在尖端底部开始只形成一个核心,逐渐生长成一个单晶体。与第一

种方法不同, 尖端形核是在液体内部自发生核, 容器下移的速度与晶体长大的速度应相适

应,以保持连续生长。

习  题

9-1 试证明临界晶核的形成功 ΔG
*
与临界晶核体积 V

*
的关系是

ΔG
*

= ( V
*

/ 2) ¡¤ΔGV

并证明在不均匀形核时,有同样的关系。

9-2 写出临界晶核中原子数目的表达式

n = f (ΔGB , γ, V)

式中, n 为晶核中原子数目, V 为每个原子的体积, ΔGB 为每个原子的体积吉布斯自由能变

化,γ为比界面能。假设为面心立方晶体。

9-3 设想液体在凝固时形成的临界核心是边长为 a 的立方体形状,

·115·



① 导出均匀形核时临界晶核边长 a
*
和临界形核功 ΔG

*
,

② 证明在同样过冷度下均匀形核时,球形晶核较立方形晶核更易形成。

9-4 假设 ΔH ,ΔS 与温度无关, 试证明金属在熔点以上不可能发生凝固。

9-5 分析下面两图, 哪个正确,图中 T 3 > T 2 > T 1 ,根据结晶理论说明原因。见图 9-40。

图 9-40 吉布斯自由能变化与晶胚尺寸 r 的关系

9-6 假定镍的最大结晶过冷度为 319℃, 求在这个温度均匀形核的临界半径和形核

功,已知 T m = 1453℃, L m = - 18075J / mol, γ= 2. 25× 10
- 5

J / cm
2
,摩尔体积为 6.6cm

3
。

图 9-41 习题 7 附图

9-7 图 9-41示 40% B 的合金在细长的熔舟中

进行定向凝固,固液相界面保持平直, 液相中可充分

混合,凝固中始终保持均匀成分, 固相中的扩散可忽

略不计。试求

( 1) 合金的 K 0 值及本实验条件下的 K e 值,

( 2) 凝固后金属棒中共晶体所占比例,

( 3) 合金“平衡”凝固后共晶体所占比例,

( 4) 若合金含 5% B,解( 2) , ( 3)两小题。

9-8 图 9-41中含 20% B 的合金在细长的熔舟

中 进 行 定 向 凝 固, 若 凝 固 速 率 为 1cm / h,

D = 2× 10
5
cm

2
/ s ,若要使固液界面保持平直, 求液相中的温度梯度。

9-9 用下列三种工艺在厚金属模中铸出铝锭, 其宏观组织有何不同?

( a ) 700℃熔化, 700℃浇注;

( b) 1000℃熔化, 1000℃浇注;

( c) 1000℃熔化,冷却到 700℃保持 1.5h 以后再浇注。

9-10 相图中 K 0 > 1一侧的金属能否应用区域提纯, 为什么?

9-11 说明获得具有定向柱状晶铸件的条件和方法。

9-12 说明控制铸件组织晶粒大小的方法和原理。
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第 10 章 回复与再结晶

10.1 概  述

10.1.1 研究回复与再结晶的意义

  经受冷变形的金属和合金在加热时发生的回复、再结晶现象及其相应的理论是材料科

学中的基本内容,在材料工程中起重要作用。

如前所述,金属和合金经受冷塑性变形后, 组织、结构和性能发生明显的变化。在力学性

能方面表现为强度、硬度提高, 塑性、韧性下降, 此即形变硬化现象,此外, 变形金属会产生第

一、二类应力,当其超过材料的强度极限时, 会造成工件的开裂,因此, 一般变形金属根据需

要进行两类退火:一类为去应力退火, 发生回复过程, 以消除应力, 防止开裂;第二类为软化

退火,发生再结晶过程, 以提高塑性,恢复变形能力, 使工件能进一步变形。研究冷变形金属

的回复和再结晶的基本规律,可以了解和掌握两类退火过程中发生的变化, 控制和确定退火

规范,保证退火质量, 使材料获得所需要的使用性能。

除去变形金属发生回复、再结晶外, 伴随固态相变过程也会发生回复、再结晶。相变过程

中,由于新、旧相比容不同,引起相变应力和应变, 在一定温度条件下发生回复、再结晶, 如多

晶型转变和过饱和固溶体分解都有这种相强化(或相应变硬化)的再结晶伴随发生, 了解和

掌握回复、再结晶基本规律,可以正确分析固态相变和相强化再结晶后相应的组织、结构和

性能变化。

利用回复、再结晶基本规律可获得粗大晶粒或单晶体以进行科学研究, 可在无相变的金

属和合金中获得细小晶粒使材料强韧化, 也可在某些磁性合金中利用再结晶后的有向性结

构以改善磁性。

对用于能源工程、喷气发动机及导弹工程的耐热金属和合金要求愈来愈高的工作温度,

这些合金采用形变强化或形变热处理综合强化, 因而对此类合金, 为满足较高温度下的强

化,必须提高其再结晶温度以防止软化, 研究再结晶过程的机制和加速或阻滞过程的因素也

是非常必要和重要的。

电子和半导体技术中愈来愈多使用薄膜材料, 如金属、合金、半导体和绝缘材料的薄膜

用于制作导体、记忆装置的磁性元件、电阻、电容器电极、射线探测器、晶体管和各种光学敷

层,在宇航工业中, 薄膜用于作空间飞行器的控温涂层等。薄膜在制备过程中存在的应力也

会引起再结晶, 从而影响薄膜材料的结构和性能。因而对薄膜材料再结晶的研究也受到

重视。

10.1.2 变化条件

冷变形金属加热时发生回复、再结晶的变化, 有两方面条件, 即热力学条件和动力学

条件。
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( 1) 变化的热力学条件

一切过程的发生遵循热力学条件,回复、再结晶也不例外。经受冷塑性变形的金属, 由于

位错增殖、空位增加, 以及弹性应力的存在, 导致变形储能 ΔE 增高, 变形金属的熵变 ΔS 不

大, TΔS 项可以忽略不计,因而变形金属的吉布斯自由能(ΔG= ΔH - TΔS≈ΔE )升高, 金属

处于热力学不稳定状态, 有发生变化以降低能量的趋势, 变形储能即成为发生回复、再结晶

的驱动力。

( 2) 变化的动力学条件

热力学条件决定冷变形金属在加热时有变化的趋势, 但实际能否发生变化还受动力学

条件的制约。变形金属加热时发生的变化通过空位移动和原子扩散进行, 而原子扩散的能力

以扩散系数 D 表示,决定于温度, 有 D = D 0e
- Q / RT的关系,式中, D 0 为扩散常数, Q 为扩散激

活能,由式可以看出, 随温度升高,原子扩散能力增强, 温度降低,扩散困难。因此, 冷变形金

属在室温或低温,尽管热力学不稳定, 但由于原子不易扩散,变化过程非常缓慢, 对一些熔点

较高的金属可认为基本不发生变化,只有提高加热温度, 增大原子扩散能力,满足动力学条

图 10-1 冷变形金属加热时的变化

件,变化过程才可能发生。

10.1.3 变化过程

冷变形金属加热时, 其组织、性能、应力状态

和变形储能发生相应的变化,如图 10-1所示。

随温度升高,晶粒形状和大小发生变化, 由变

形伸长晶粒逐渐变为等轴晶粒, 之后晶粒尺寸逐

渐增大, 力学性能 (强度、硬度、塑性) 发生明显变

化,某些物理性能(如电阻率、密度)也发生显著变

化。冷变形金属的变形储能在加热中的释放情况

以相同速率加热退火试样和变形试样所消耗的功

率差Δp 来表示, 也在图中给出其变化。

根据加热时组织、性能、应力和储能的变化,

变形金属在加热时发生的变化过程可分为三个阶

段,即第一阶段——回复、第二阶段——再结晶和

第三阶段——晶粒长大。以下分别讨论三个阶段过程的特点、机制、动力学, 及其有关影响因

素。

10.2 回  复

10.2.1 回复过程的特征

  冷变形金属在较低温度下加热时发生回复过程,具有以下特点:

① 回复过程中组织不发生变化,仍保持变形状态伸长的晶粒;

② 回复过程使变形引起的宏观一类应力全部消除,微观二类应力大部消除;

③ 回复过程中一般力学性能变化不大, 强度、硬度仅稍有降低, 塑性稍有提高, 某些物

理性能有较大变化,电阻率显著降低, 密度增大;
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④ 变形储能在回复阶段部分释放。回复时释放储能在总储能中所占比例不等,某些研

究指出,在高纯金属中仅占 3% , 但在某些合金中可至 25% ,甚至高达 70%。

10.2.2 回复过程机制

回复过程所发生的变化与其内部的结构变化有关, 这些结构变化的形式取决于温度范

围,因而回复可区分为低温回复、中温回复和高温回复三段。

( 1) 低温回复( ( 0. 1～0. 3) T m K )

这个阶段回复主要与空位变化有关。在一定温度下,金属中的空位具有平衡浓度,

Ce =
n
N

= A ¡¤e
- Q

f
/ RT

式中, n 为空位数, N 为晶体中的点阵结点数, Q f 为形成一摩尔空位的能量。冷变形中, 由于

螺位错交割产生刃型割阶的非保守运动,会形成过饱和空位, 低温回复中冷变形形成的过饱

和空位消失,以保持平衡浓度, 使能量降低。空位的消失是由于空位与位错、晶界、间隙原子

以及空位本身结合、交互作用的结果。空位与位错结合, 引起位错的正攀移,使空位消失;空

位之间凝聚成空位片、崩塌转化为位错环, 空位消失;间隙原子与空位结合使空位消失;在晶

界处空位消失引起疏松。正是由于空位的消失引起某些物理性能显著的变化,电阻率降低,

密度增大,而对力学性能则不发生影响。

( 2) 中温回复( ( 0. 3～0. 5) T m K )

中温回复涉及异号位错的对消和位错密度的变化。同一滑移面上的异号位错在热激活

作用下, 相互吸引、会聚而消失, 不在同一滑移面上的异号刃型位错则通过空位凝聚消除半

原子面或空位逃逸制造半原子面而消失。由于位错密度的变化将对力学性能有所影响, 对密

排六方的单晶体,变形处于第一阶段, 主要发生沿底面的单系滑移。其回复机制基本是在同

一滑移系统上异号位错的互相抵消,通过回复, 密排六方单晶体的力学性能可以急剧变化,

全部恢复至变形前状态。如单晶 Zn, Cd, 拉伸至 100%～200% ,室温下保持 24h, 其力学性能

(强度极限)可全部恢复。对面心或体心立方单晶体,在第一阶段轻微变形, 回复时力学性能

也可全部恢复。但对多晶体和变形处于第二阶段的单晶体,因有多系滑移发生, 形成更为稳

定的位错缠结、L-C位错组态等, 使得回复过程难于完全,因而力学性能只有很少的恢复。

( 3) 高温回复( > 0. 5T m K )

高温回复的主要机制是多边形化。因原始变形状态位错组态不同,有两类多边形化。第

一类叫稳定多边形化,第二类为再结晶前多边形化。

稳定多边形化在同号刃型位错沿滑移面上塞积而导致点阵弯曲的晶体中发生, 回复过

程中发生位错的运动和重排, 位错由沿滑移面的水平排列转变为沿垂直滑移面的排列, 形

图 10-2 稳定多边形化中刃型位错的排列

( a ) 多边化前 ( b) 多边化后
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成位错壁,组成亚晶界, 如图 10-2所示。亚晶界将弯曲变形晶体分割成具有低界面曲率、小

角位向差的小晶块, 即形成亚晶。这一现象可由金相腐蚀坑显示位错露头而反映, 如图

10-3( a )示出 F e-Si 合金形变后沿滑移面排列的腐蚀坑, 经 700℃加热 1h 退火, 改变为图

10-3( b) , 经 875℃加热 1h 后腐蚀坑成为垂直于滑移面的小角度晶界,如图 10-3( c) , 完成多

边形化,形成亚晶。

( a)

( b) ( c)

图 10-3 Fe-Si 合金的腐蚀坑分布显示多边形化

回复时产生的多边形化过程也可由 x 射线衍射分析确定。经塑性变形的单晶体因晶面

弯曲使其衍射斑点伸长呈星芒状,多边形化后, 因晶体中形成稍有位向差的亚晶, 使原来的

星芒断开为一系列小斑点。

变形金属回复中发生稳定多边形化过程的驱动力是来自位错应变能的降低, 当同号刃

位错沿滑移面水平排列,其应变能是迭加的, 多边形化后,同号位错垂直滑移面排列, 其应变

场可部分抵消,而使应变能降低, 变形储能部分释放。

稳定多边形化过程由以下几个阶段组成:

1) 单个位错的攀移和滑移,形成亚晶界 在较高的加热温度, 位错发生攀移运动, 并在

位错间应力作用下,滑移至垂直排列的稳定位置, 形成小角的亚晶界,如图 10-4所示。

2) 亚晶界合并形成 Y结点, 是多边形化过程的进一步发展 位向差较小的亚晶界合并
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图 10-4 位错重排形成亚晶界

为位向差更大的亚晶界可使界面能降低,具有位向

差角θ的两个亚晶界,其界面能为 2γ0θ( A- lnθ) , 当

合并为具有位向差角 2θ的一个亚晶界时,其界面能

为 2γ0θ( A - ln 2θ) ,因而亚晶界合并, 界面能可降低

2γ0θln2, 亚晶界合并也通过位错的滑移和攀移。此

过程逐步进行,首先部分合并而形成 Y形结点。

3) Y结点移动, 亚晶长大, 完成多边形化 通

过亚晶界 Y 结点的移动, 使分叉的部分逐渐合并,

得到无分叉的直亚晶界, 亚晶间距增大, 亚晶长大。

多边形化中 Y结点的形成和移动如图 10-5所示。

另一类再结晶前多边形化是在变形后具有位错胞结构的晶体中发生, 变形后位错的分

图 10-5 多边形化过程中 Y结点的形成和移动

布不是均匀的, 而是塞积在位错胞壁, 当加热发生多边形化过程时, 通过螺位错的交叉滑移

和刃位错的攀移,引起位错的重新分布和部分消失以及位错胞壁的平直化, 形成具有相当高

曲率较平直的亚晶界,此时,由空间位错网络所分开的位错胞就转化为由更规则、更薄而较

平直的亚晶界所分开的亚晶。

图 10-6 �两类多边形化速率( t)

与变形度(ε)的关系

两类多边形化的形成取决于变形程度。一般, 小变形下不

形成位错胞结构,位错成缠结状大致均匀分布, 同号刃型位错

在滑移面上塞积, 故发生稳定多边形化, 在大变形下, 形成位

错胞结构,回复中发生再结晶前多边形化, 两类多边形化速率

和变形程度的关系如图 10-6所示。

两类多边形化过程对变形金属的再结晶影响不同。稳定

多边形化结构稳定,其亚晶界不易迁移, 不能成为再结晶的核

心,发生稳定多边形化由于释放储能, 降低驱动力会阻碍以后

的再结晶过程。而再结晶前多边形化所形成的亚晶, 具有高的

迁移率,因而可成为再结晶核心而促进再结晶过程。

因此, 在大变形材料中, 变形后具有胞结构, 多边形化形成具有大曲率的亚晶可作为再

结晶的核心,多边形化基本是再结晶的起始阶段。而如果变形较小, 在加工硬化第一阶段内

或在第二阶段开始时变形,变形后不形成胞结构, 多边形化的影响取决于加热温度。当在相

当低的温度加热时,位错靠攀移和交滑移重新分布, 形成亚晶具有低曲率、低迁移率的亚晶

界,这种结构对再结晶核心的形成不利, 多边形化与再结晶过程相互竞争。而在较高加热温

度下, 保守滑移起重要作用,位错以不同方式重新分布, 在稳定亚晶界形成之前首先形成空

间位错网络及其以后的平直化,以这种方式形成的新的亚晶界并不严格地垂直于滑移面, 而
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且具有较大的曲率和较高的迁移率,所形成的某些亚晶也可成为再结晶的核心。

多边形化过程由于依靠原子的扩散和位错的攀移, 必须在较高的温度下进行, 如变形

5% 的纯铝 ( 99. 99% ) 的多边形化温度约为 400℃左右, 但当在一定变形条件下 (如变形

> 15% ) , 再结晶温度只有 380℃,低于多边形化温度, 此时, 多边形化过程不再出现,而只发

生再结晶过程。多边形化温度受金属纯度影响, 杂质原子可钉扎位错,阻碍位错攀移, 推迟多

边形化过程, 如纯度为 99.4%的铝,多边形化温度由 400℃升高至 580℃左右。影响多边形

化过程的另一因素是层错能。具有低层错能的金属,如铜、银、铅和 γ-Fe 较层错能高的金属

(铝、镍等) , 多边形化过程更不易进行,这是由于低层错能金属, 位错扩展宽度大,不易攀移,

因而阻碍多边形化过程,只有在应力作用下使位错束集, 才可攀移发生多边形化。

10.2.3 回复动力学

回复动力学给出冷变形金属在回复过程中性能恢复的速率, 为生产实践中控制回复过

图 10-7 变形锌性能回复曲线

程提供依据。图 10-7 所示为于 - 50℃进行约

8%剪切变形的锌单晶, 在不同温度等温退火后

的性能回复曲线。纵坐标为冷变形性能增量的

残留百分数或残留硬化 x ,此处, 定义残留硬化

x =
σ- σ0
σm - σ0
。式中,σm 为硬化状态屈服点, σ为回

复状态屈服点,σ0 为原始退火态屈服点。横坐

标为时间。

图中可以看出,在一定温度下, 性能回复速

率开始最快,随时间延长逐渐降低, 直到回复速

率为零,过程停止。此外,在每一回复温度下, 只

能达到一定的回复程度。温度愈高,回复程度愈大, 残留硬化愈小,回复速率也愈快。

现考察一物理性能 p 在回复过程中随时间 t 的变化,设 p 0 为形变前的物理性能值, Δp

为形变后由结构缺陷引起的物理性能增值,则形变后、回复前的物理性能可写成

p = p 0 + Δp ( 10-1)

假设Δp 与由形变造成的某种结构缺陷的体积浓度 Cd 成正比,Δp = K·Cd , 故

p - p 0 = K ¡¤Cd , ( 10-2)

因而,物理性能随时间的变化速率为

d( p - p 0 )
dt

= K
dCd

dt
( 10-3)

式中, dCd / dt 为结构缺陷衰减速率, 是缺陷浓度和缺陷迁移率的函数, 可以一级化学反应速

度方程来表达

dCd

dt
= - ( Ae - Q / RT ) ¡¤Cd ( 10-4)

式中, Q 为缺陷消失过程的激活能。合并式( 10-3) ( 10-4) , 得到

d( p - p 0 )
p - p 0

= - Ae - Q / R T dt ( 10-5)

或
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dx
x

= - Ae
- Q / R T

dt ( 10-6)

式中, x = p - p 0 / p m - p 0 , p m 为形变后增量最大的物理性能。x 即为形变引起性能增量的残

留分数。积分上式得到

lnx - (常数) = - Ae - Q / R T t ( 10-7)

上式说明在一定温度下,性能的衰减将按指数关系进行。若在不同温度下的回复曲线上, 将

x 规定为常数, 即不同温度各经历一定时间, 性能恢复至相同的程度,则式( 10-7)左端为一

常数,通过取对数, 可得到

lnt = (常数) +
Q

RT
, ( 10-8)

由上式取 lnt-
1
T
作图, 可由直线斜率求得回复过程的激活能Q。根据测定的 Q 值可推断回复

过程的机制。如铁在短时回复,其 Q值接近空位移动的激活能, 长期回复, 其 Q 值接近铁的

自扩散激活能, 从而可推测两个阶段回复机制不同, 前期以空位移动为主, 后期则以位错攀

移为主,如前节所分析, 整个回复阶段,有多种回复机制在起作用。

如取两个不同的回复温度,将同一变形金属的性能恢复到相同的值, 则所需不同时间具

有以下的比值,

t 1 / t 2 = e
- Q / R T

2 / e
- Q / R T

1 = exp -
Q
R

1
T 2

-
1

T 1
( 10-9)

由上式,根据已知一个温度下所需时间, 可以确定在其他温度下达到相同回复程度所需时

间。

在某些研究中, 发现回复速率不遵从式 ( 10-7)所示一级反应动力学关系, 而有以下关

系,

x = b - alnt ( 10-10)

式中, a , b为常数,性能变化速率反比于时间,

dx
dt

= -
a
t

( 10-11)

以上关系说明回复激活能不是常数,而是退火时间或回复特性的函数,

Q = Q0 - bx ,

图 10-8 }冷加工黄铜经加热后的硬度

及内应力变化

回复开始阶段, 变形增量残留分数 x 大、变形储

能高的地区, 激活能最低, 首先回复, 其回复速率

最大, 随回复过程的进行, 残留分数 x 减小、激活

能增大,回复速率降低。

10.2.4 回复的应用

回复退火主要用于去应力退火, 去除冷变形

工件中的应力, 防止变形和开裂。如深冲黄铜弹

壳,放置一段时间, 在残余应力和外界腐蚀性气氛

的联合作用下, 会发生应力腐蚀、沿晶间开裂, 冷

冲后于 260℃退火以消除应力, 可防止应力腐蚀

·915·



的发生。从图 10-8可以看出, 经这样退火后,内应力可大部分消除, 而强度、硬度基本不变。

此外, 用冷拉钢丝卷制弹簧, 在卷成之后,要在 250℃～300℃退火, 以降低内应力并使

其定形。铸件、焊件在生产过程中有应力存在, 也利用回复效应进行去应力退火。

10.3 再 结 晶

10.3.1 再结晶过程的特征

  冷变形金属加热时,继回复之后发生再结晶, 连续加热时,低温下发生回复, 超过一定温

度,发生再结晶;一定温度下等温加热时,短时发生回复, 长时间加热,也发生再结晶。再结晶

过程有以下特点:

① 组织发生变化,由冷变形的伸长晶粒变为新的等轴晶粒。

② 力学性能发生急剧变化,强度、硬度急剧降低,塑性提高, 恢复至变形前状态。

③ 变形储能在再结晶过程中全部释放。三类应力(点阵畸变)消除,位错密度降低。

10.3.2 再结晶过程机制

再结晶过程新晶粒的形成是通过生核和核心长大两个基本过程。首先在变形基体中形

成无畸变的再结晶核心,然后核心在变形基体中扩张、长大,最后变形基体消失, 全部形成新

晶粒。

10.3.2.1 再结晶形核

早期认为再结晶生核类似于相变过程,是在畸变严重的高能区通过热激活形成临界尺

寸的核心以补偿形核功。根据经典的均匀生核理论, 临界尺寸为 R
*

=
2γ
Z

,式中, γ为界面能,

Z 为单位体积畸变能差。畸变严重的高能区包括滑移带、孪晶界和晶界等,这些区域能量高,

不稳定,首先通过原子扩散, 恢复为无畸变区,一定尺寸下, 成为稳定的再结晶核心。这种机

制在热力学上是可能的,但在动力学上有困难, 依靠热激活尚不足以形成临界尺寸大小的无

畸变区,在试验中也没有得到证实。因此,经典的均匀形核机制不能成功地用于再结晶过程。

近年在实验、特别是透射电子显微镜观察的基础上建立起在低能区形核的近代再结晶

形核理论。认为再结晶生核不是在畸变最严重的高能区域, 而是在邻接畸变最严重区的无畸

变或低畸变区生核,由于形核区域不同, 再结晶形核有以下几种方式。

( 1) 晶界凸(弓)出形核

当预先变形量较小时,再结晶是在原晶界处生核。多晶体的变形具有不均匀性, 不同晶

粒的变形不同,变形大的晶粒具有高的位错密度, 变形小的晶粒位错密度低。图 10-9( a )示

出不同变形度和位错密度的两个晶粒被晶界所分开,在一定能量条件下, 局部毗邻低位错密

度区的晶界 AB 段,可以扩张至高位错密度的晶粒, 如图 10-9( b)示。晶界扫过区域, 位错密

度减少,能量降低, 成为低畸变或无畸变区,经一定时间, 晶界扫过形成的低畸变区达到一定

尺寸,如图 10-9( c) , 即成为稳定的再结晶核心。

A B 段晶界可以扩展、形成再结晶核心的条件是当其扩展时能量可以降低。局部晶界扩

展时,系统能量包括两部分:一是晶粒Ⅱ的部分体积 δV 转变为晶粒Ⅰ所引起体积畸变能的

·025·



图 10-9 再结晶晶界弓出形核示意图

变化, 设单位体积畸变能的变化为 ΔE s , 总的体积畸变能变化为 ΔE sδV;二是扩展后晶界面

积增加 δA 引起界面能的变化, 单位面积界面能为 γ, 总界面能变化为 γ·δA, 因此, AB 段

晶界凸出、扩展的能量条件应是

ΔG = - ΔE sδV + γ¡¤δA < 0,

或者 ΔE s > γ
δA
δV

,

假设部分晶界为球形表面, 半径为 R, δV和 δA 分别为曲率半径 R 变化一微量所扫过的体

积和新增加的面积,

由
δA
δV

=
d

dR
( 4πR

2
)

d
dR

4
3
πR

3
=

2
R

,

得到 ΔE s >
2γ
R

( 10-12)

或 R >
2γ
ΔE s

( 10-13)

分析 ( 10-12)式, 晶界弓出生核实质是晶界迁移过程, ΔE s 为变形储能引起的晶界迁移驱动

力,
2γ
R
为界面曲率引起的驱动力, 前者使晶界背离曲率中心方向迁移, 后者使晶界向曲率中

心方向迁移,当 ΔE s 大于
2γ
R

, 净驱动力使晶界弓出,背离曲率中心方向迁移。由( 10-13)式给

出可以弓出的晶界曲率半径。在一定变形条件下, 变形储能或畸变能差 ΔE s 恒定, 此时, 可

以弓出晶界段的最小曲率半径 R
*

= AB/ 2=
2γ
ΔE s
定义为稳定再结晶核心的临界尺寸, 相应

再结晶核心为半球形。在晶界弓出至半球形以前的扩张阶段即为形核孕育期。

( 2) 亚晶转动、聚合形核

当预先形变量较大或材料层错能较高时, 再结晶形核采取亚晶转动、聚合的方式,通过

再结晶前多边形化,形成较小的亚晶, 亚晶界曲率不大,不易迁移, 但某些亚晶界中位错可通

过攀移和交滑移而迁出,使亚晶界消失, 相邻亚晶转动,位向接近而聚合成为更大的亚晶, 消

失的位错进入邻近的亚晶界中, 使与周围亚晶位向差增大, 当小角亚晶界转变为大角晶界,

并达到形核的临界尺寸时,即成为再结晶核心, 亚晶转动聚合形核机制如图 10-10所示。

( 3) 亚晶界迁移、亚晶长大形核

当形变量很大,或材料层错能较低时, 再结晶核心也是在再结晶前多边形化所产生的无
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图 10-10 亚晶转动、聚合模型

应变较大亚晶的基础上形成的。由于变形大,位错密度高, 亚晶界曲率大,易于迁移。亚晶界

迁移中清除并吸收其扫过区相邻亚晶的位错,使亚晶界获得更多位错, 与相邻亚晶取向差增

大变为大角晶界,当大角界面达到临界曲率半径, 便成为稳定再结晶核心。亚晶界迁移, 亚晶

长大形核机制如图 10-11所示。

图 10-11 亚晶界迁移、亚晶长大形核模型

再结晶形核率指单位时间、单位体积形成的再结晶核心数目, 以 N
·

表示。形核率与以下

因素有关。

1) 变形程度 预先变形量愈大, N
·

愈大。这是因为变形程度增大,位错密度增高,变形

储能增加,因而单位体积畸变能的变化 ΔE s 也加大, 由公式 R
*

=
2γ
ΔE s
可知, 作为再结晶核心

的临界尺寸减小,因而核心数量增多。

2) 材料纯度 材料纯度低, 杂质原子多, 对形核率有两方面影响, 一方面由于阻碍变

形,使变形储能增大, 增加形核率;另一方面因杂质原子在界面处偏聚, 阻碍形核时的界面迁

移以及杂质原子钉扎位错, 阻碍位错攀移和亚晶的长大, 使再结晶核心不容易形成, 而降低

形核率。

3) 晶粒大小 晶粒细小,增大变形阻力, 相同变形量下,位错塞积、畸变区增多,变形储

能增高;另外细晶晶界面积大, 生核区域多,这两个因素均使形核率增大。

4) 温度 再结晶温度升高, 位错攀移容易, 亚晶界容易迁移长大, 亚晶也容易转动、聚

合,发展成为再结晶核心, 从而使形核率增大,有以下关系

N
¡¤

= N
¡¤

exp( - Qn / RT ) .

式中, Qn 为形核激活能。

10.3.2.2 再结晶核心的长大

再结晶核心形成后,在变形基体中长大, 实质是具有临界曲率半径的大角界面 (晶界或
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亚晶界)向变形基体迁移, 消耗变形基体,直至再结晶晶粒相碰, 变形基体全部消失为止。

再结晶核心的长大速度以 G表示, 核心长大速度也即界面迁移速度,可以导出

G =
D B

K T
¡¤

E s

λ
( 10-14)

的关系。式中, DB 为晶界处自扩散系数,λ为界面宽度, K 为玻尔兹曼常数, E s 为单位摩尔的

变形储能。可以看出,变形储能 E s 增大,长大速度增加, 因而增大预先变形量。原始细小晶粒

均增大变形储能, 增加长大速度。扩散系数D B 与温度有 DB = D0 e
- Q

g
/ R T
的关系,因而( 11-14)

式可写成

G = G0 ¡¤e - Q
g

/ R T

的形式, Qg 为长大激活能。随温度升高,长大速度加快。

此外,微量溶质原子和杂质原子阻碍界面迁移而使长大速度降低。

10.3.3 再结晶动力学

再结晶动力学描述再结晶过程速度,即等温下再结晶体积分数与等温时间的关系。试验

得出再结晶体积分数随等温时间变化有图 10-12所示 S 形关系。

图 10-12 再结晶动力学曲线

再结晶过程有一孕育期, 开始时速度很小,随等温时间增加, 速度增大, 转变 50% , 速度

最大,以后又逐渐减小。理论分析指示,这种变化形式决定于再结晶过程中 N
·

和 G的变化,

约翰逊( Johnson )和梅尔( Meh l)作以下假设, 以从理论上推导表示再结晶体积分数与时间

关系的动力学方程。所作假设为

① 生核在整个基体体积中随机、均匀发生,

② 形核率 N
·

为常数, 不随时间变化,

③ 核心以球形生长,生长速度 G是常数,

④ 孕育期τ很小,可以忽略。

表达式可具体推导如下,

( 1)假想形核和实际形核

设所讨论的基体体积为 V, 由于再结晶过程是逐渐发生, 而不是同时发生,则在 dt 时间

内形成核心的数目是变化的, 开始时可在整个体积 V 内形核, 过程中则仅在未转变的体积

中形核,因而 dt 时间内实际的形核数目为

·325·



dnr = N
¡¤

( V - V t) ¡¤dt ( 10-15)

式中, V t 为已经再结晶转变的体积,随时间变化, 因而实际形核数目难于确定。为公式推导

的方便,引入“假想形核”, 即整个再结晶过程中, 生核都是在整个体积 V 中发生, dt 时间内

的假想形核数目为

dni = N
¡¤

Vdt ( 10-16)

图 10-13 假想形核

显然, 假想形核中已转变体积中所形成的核心是虚拟

的、不存在的, 因此假想核心数由实际核心和虚拟核心

两部分所组成,如图 10-13所示。

由( 11-15)式、( 11-16)式可得到,

dn r
dni

=
V - Vt

V
= 1 - x r ( 10-17)

式中, x r 为实际转变体积分数。

( 2) 假想转变体积

再结晶转变体积由形核率 N
·

和长大速度 G决定。

设核心长大按球形进行,其半径 R 随时间变化, 有 R= G( t - τ)的关系, 如孕育期 τ忽略不

计,则 R= G·t, 每个晶核的转变体积应为
4
3 πG

3
t

3 , 由假想形核所形成的假想转变体积可写

作

Vi =∫
t

0

4
3
πG

3
t

3
N

¡¤

Vdt, ( 10-18)

由上式可导出假想转变体积分数

x i =
Vi
V

=
1
3
πN

¡¤

G
3
t

4
( 10-19)

  ( 3) 实际转变体积

由于每个实际核心和虚拟核心经 t 时间生长,所形成的体积是相同的, 故有

dVi
dni

=
dV r

dnr

的关系,两边除以 V,得到

dx r

dx i
=

dn r
dni

( 10-20)

将( 10-17)式代入式( 10-20) , 得到

dx r

dx i
= 1 - x r ,

或
dx r

1 - x r
= dx i ( 10-21)

两边积分,得到

x r = 1 - e - x
i ( 10-22)

以( 10-19)式代入, 得到 J-M 方程

x r = 1 - exp -
1
3
πN

¡¤

G3 t 4 ( 10-23)

·425·



对不同的形核率 N
·

和长大速度 G, 方程的图象示于图 10-14, 具有 S 形的形状。

图 10-14 不同 N
·

和 G值时 J-M 方程的图象

以上 J-M 方程推导中考虑 N
·

不随时间变化, 实际情况下, 形核率一般不是常数,阿弗拉

密( Avrami)认为形核率与时间呈指数关系变化,对 J-M 方程加以修正, 得到

x r = 1 - e - K t
n

( 10-24)

式中, K , n 为常数, n= 3～4,由上式可导出

ln( 1 - x r ) = - K t n ,

两边取对数,

lgln
1

1 - x r
= lgK + nlgt ( 10-25)

表明 lgln
1

1- x r
与 lgt 之间具有线性关系, 图 10-15示出经 98%冷轧的纯铜在不同温度等温

再结晶时的 lgln
1

1- x r
-lgt 图,图中大多数的关系曲线具有线性特征, 说明用 A vrami方程描

述等温时的再结晶体积分数基本是符合实际情况的。

图 10-15 98%冷轧纯铜在不同温度等温再结晶的 lgln
1

1- x r
-lgt 图

相应于图 10-15的 98%冷轧纯铜在不同温度下的再结晶曲线示于图 10-16。

可以看出,再结晶动力学曲线因温度而不同, 温度愈高,再结晶进行得越快, 产生一定体

积分数再结晶所需时间也越短。这是由于再结晶是一热激活过程,再结晶速率 Vr 与温度 T

的关系可按阿累尼乌斯公式 V r = Ae
- Q

r
/ R T
来确定, 式中 Q r 为再结晶激活能。考虑到再结晶
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图 10-16 98%冷轧纯铜在不同温度下的再结晶动力学曲线

速率与产生一定量再结晶体积分数所需时间 t 成反比,则

1
t

= A′e
- Q

r
/ R T

( 10-26)

两边取常用对数,整理后可得

1
T

= K +
2. 3R

Q r
lgt ( 10-27)

式( 10-27)为一直线方程,
1
T
与 lgt之间存在线性关系。取一定再结晶体积分数、不同温度下

的时间, 可作出
1
T
与 lgt 关系直线, 由直线斜率可求出再结晶激活能 Q r , 如已知材料的再结

晶激活能 Q r , 根据不同温度下完成相同再结晶体积分数所需时间的比值

t 1 / t 2 = exp - Q/ R
1

T 2
-

1
T 1

( 10-28)

可由一个温度下所需时间导出另一温度下所需的时间。

10.3.4 再结晶温度

再结晶温度包括开始再结晶温度和完成再结晶温度两个概念。开始再结晶温度指变形

晶粒中出现第一个新晶粒或观察到因凸出形核、晶界出现锯齿状边缘的温度。完成再结晶温

度指冷变形金属接近全部(～95% )发生再结晶、形成等轴新晶粒尚未长大的温度。

再结晶开始温度可利用包奇瓦尔经验公式加以估算,

T r = ( 0. 35 ～ 0. 40) T m ( 10-29)

此公式应用的条件是工业纯金属、大变形(～70% )、退火时间 0. 5～1h。实验测出一些金属

的再结晶温度如表 10-1示, 与公式估算大致符合。

再结晶完成温度高于开始温度,可由试验具体确定。金属再结晶温度不是一个严格确定

的值,不仅因材料特性而异, 而且取决于预先变形和退火时间等外部条件。影响再结晶温度

的因素讨论如下。

( 1) 预先变形程度

金属的变形程度增大,冷变形储能增加,使形核率 N
·

和长大速度 G都增大,再结晶容易

发生,故再结晶温度降低。变形量增大到一定程度,再结晶温度基本稳定, 变化不大。图10-17

示出纯铁和纯铝的开始再结晶温度与预先冷变形程度的关系。
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表 10-1 金属的再结晶温度

金属 T m/ K T r / K T r / T m

Al 933 �423 �～500 0 �. 45～0. 50

Au 1336 �475 �～525 0 �. 35～0. 4

Ag 1234 �475 X0 A. 38

Be 1553 �950 X0 X. 6

Co 1765 �800 �～855 0 �. 4～0. 46

Cu 1357 �475 �～505 0 �. 35～0. 37

Cr 2148 �1065 o0 A. 50

Fe 1808 �678 �～725 0 �. 38～0. 40

Ni 1729 �775 �～935 0 �. 45～0. 54

Mo 2898 �1075 �～1175 0 �. 37～0. 41

Mg 924 �375 X0 X. 4

Nb 2688 �1326 �～1375 0 �. 49～0. 51

V 1973 �1050 o0 A. 53

W 3653 �1325 �～1375 0 �. 36～0. 38

T i 1933 �775 X≈0 �. 4

Pb 600 �260 X0 A. 42

Pt 2042 �725 X0 A. 25

Sn 505 �275 �～300 0 �. 35～0. 38

Zn 692 �300 �～320 0 �. 43～0. 46

Zr 2133 �725 X0 A. 34

U 1403 �625 �～705 0 �. 44～0. 50

  另外一些资料给出 Fe ( 0. 064% Si, 0. 46% Mn)退火 1h 下再结晶开始温度和完成温度

与变形程度的关系。列于表 10-2。可以看出, 小变形下, T
s
r 和 T

f
r 相差大,随变形程度增大, 二

者相差较小。T
s
r 和 T

f
r 都随变形程度增大而降低。

表 10-2 不同变形度下 Fe 的 Ts
r 和 Tf

r

变形度 T s
r /℃ T f

r /℃

10 �% 700 �850 (

25 �% 600 �660 (

40 �% 580 �630 (

55 �% 560 �580 (

70 �% 540 �570 (

80 �% 520 �560 (

  ( 2) 杂质和微量元素

微量溶质原子,可提高再结晶温度, 材料愈纯,再结晶温度愈低。图 10-18 示出铝的纯度

与再结晶温度的关系(冷轧 70% ,退火 30min)。

对工业纯金属, 如前所述, 再结晶温度为 T r = ( 0. 35～0. 4) T m , 而对高纯金属, 则有

T r = ( 0. 25～0. 35) T m的关系。以不同方法熔炼金属,其纯度不同, 因而再结晶温度也有很大

差别,表 10-3给出不同方法熔炼的几种金属的 T
s
r 和 T r / T m 值。显然, 真空熔炼获得高纯度

金属,再结晶温度降低, 大气感应炉熔炼,杂质增多, 再结晶温度提高。
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图 10-17 �铁和铝的开始再结晶温度与

预先冷变形程度的关系

( a ) 电解铁 ( b) 铝 ( 99% )
图 10-18 铝的纯度与再结晶温度关系

表 10-3 不同方法熔炼的某些金属的 T
s
r 和 Tr / Tm值

熔炼方法
Ni Fe Cr

T s
r /℃ T r / T m T s

r /℃ T r / T m T s
r /℃ T r / T m

真空熔炼 300 �0 �. 32 375 A0 �. 36 750 �① 0 X. 45

大气感应炉熔炼 550 �0 �. 45 500 A0 �. 45 790 �0 X. 50

  ① Cr 用无坩锅的方法重熔。

微量溶质元素对光谱纯铜 ( 99.999% ) 50%再结晶温度的影响列于表 10-4, 可以看出,

纯铜再结晶温度最低,加入 0.01%不同的溶质元素均使再结晶温度不同程度的提高。

表 10-4 微量溶质元素对纯铜 50%再结晶温度的影响

材  料 T 50 �%
r / ℃ 材  料 T 50 �%

r /℃

光谱纯铜( Cu) 140 ACu+ 0 �. 01% Sn 315 n

Cu+ 0 �. 01% Ag 205 ACu+ 0 �. 01% Sb 320 n

Cu+ 0 �. 01% Cd 305 ACu+ 0 �. 01% T e 370 n

  杂质和微量溶质元素对再结晶温度的影响是由于微量溶质原子与晶界和位错交互作

用,钉扎晶界与位错, 阻碍晶界迁移和位错的滑移与攀移,使再结晶生核、长大困难, 再结晶

不易发生,因而使再结晶温度提高。不同溶质原子对再结晶的不同程度的影响, 是由于它们

与位错及晶界间有不同的交互作用能,以及其在金属中不同的扩散系数所致。

( 3) 原始晶粒大小

原始晶粒大小影响金属的再结晶温度。原始晶粒细小,晶界增多, 提供更多的有利生核

区域,此外, 细晶粒金属有更大的形变抗力,相同变形度下, 变形储能高,再结晶驱动力大, 因

此,细晶粒容易发生再结晶, 使再结晶温度降低。图 10-19示出不同晶粒度的纯铜, 经相同变

形( 10% )后退火时变形储能释放及再结晶温度的差别。可以看出,在相同变形条件下, 细晶

粒金属的再结晶温度低,储能释放多。
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图 10-19 99.98%纯铜经 10%变形后退火时 , 粗晶( a)与细晶( b)的再结晶温度和储能释放大小

( 4) 退火时间

根据再结晶动力学特性, 发生一定体积分量的再结晶所需时间与温度有
1
T

= A + Blnt

的关系,可以推知, 再结晶开始温度或完成温度均与保持时间有关,随退火时间增加, 再结晶

温度下降。表 10-5给出 99.9986%铝的再结晶开始温度与时间的对应关系

表 10-5 纯铝的 T
s
r 与时间( t )的对应关系

T s
r /℃ 0 �25 �40 *60 X100 �150 �

t 48 �d 336 �h 40 �h 6 (h 1 &min 5 �s

  ( 5) 第二相粒子

金属中第二相粒子的存在既可促进基体金属的再结晶而降低再结晶温度, 也可能阻碍

再结晶而提高再结晶温度。第二相粒子的促进或阻碍作用,是由于在变形过程中, 第二相粒

子阻碍位错运动,引起位错塞积, 增加位错密度和变形储能,使再结晶驱动力增大, 但在加热

再结晶退火时, 第二相粒子的存在又会阻碍位错重排构成亚晶界并发展成大角晶界的再结

晶生核过程,和阻碍大角晶界迁移的再结晶核心长大过程。当第二相粒子直径和间距都较大

时(λ≥1μm, d≥0. 3μm) , 后一影响次要,促进再结晶而降低再结晶温度, 当第二相粒子直径

和间距都很小时, (λ≤1μm, d≤0. 3μm) , 后一影响起主导作用, 因而阻碍再结晶、提高再结

晶温度。如纯铝的 T
s
r 是 150℃, 加入 5% A l 2O 3 的烧结铝的 T r 是 600℃, 工业纯镍的 T S 是

600℃, 加入 2% T hO2 ( d≈0. 1μm)的 T D镍, 再结晶温度提高至 1200℃以上。

10.3.5 再结晶后晶粒大小

再结晶完成,形变的伸长晶粒消失, 全部转变为等轴的新晶粒。再结晶后的晶粒大小取

决于形核率 N
·

和核心长大速度G。设取一单位体积的转变体积, 其中晶粒的大小决定于单位

体积中的晶粒数目 n, n 由再结晶过程中的生核数目决定,

n =∫
t

0
( 1 - x r ) ¡¤N

¡¤

¡¤dt ( 10-30)
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式中, x r 为再结晶实际转变体积分数。转变开始, x r = 0,转变终了, x r = 1, 故( 1- x r )可取其

平均值
1
2
。故单位体积中的晶粒数目为

n =
1
2

N
¡¤

t ( 10-31)

再结晶完成所需时间 t 相应于 x r = 0. 95所需时间, 即

x r = 0. 95 = 1 - exp -
1
3
πN

¡¤

G
3
t

4
,

由式可解出再结晶完成所需时间

t = 2. 86/ N
¡¤

G3
1
4 ( 10-32)

代入( 10-31)式, 得到

n =
1
2

( 2. 86) 1/ 4 ¡¤
N

¡¤

G

3/ 4

( 10-33)

设以相邻晶粒的平均中心间距 d 代表晶粒直径,以 f 代表晶粒体积的形状系数,则

nf d 3 = 1 ( 10-34)

以( 10-33)代入, 可求出

d = C
G

N
¡¤

1
4

( 10-35)

式中, C 为系数,可以导出, 当晶粒为球形, C= 1. 3, 晶粒为立方形, C= 1. 15。

由上式可定性看出,当形核率 N
·

大、长大速度 G小时, 再结晶后获得细小晶粒, 相反, 获

得粗大晶粒。另外,也可根据 N
·

/ G值决定晶粒大小, N
·

/ G 值增大,晶粒细小。影响再结晶后

晶粒大小的因素可以列举如下。

( 1) 预先变形程度

预先变形度与再结晶后晶粒大小有图 10-20的关系。

图 10-20 �预先变形度与再结晶

晶粒大小的关系

当变形量很小,不发生再结晶, 保持原始晶粒大

小。因变形量小,冷变形储能很低, 不能满足生核能

量条件。根据 R
*

=
2γ
ΔE s

,当 ΔE s 很小, 生核要求大的

临界尺寸,难以满足。在一定变形量下, 冷变形储能

可以在局部地区满足生核能量条件, 而形成少量的

核心并长大,最后形成新的粗大的再结晶晶粒。这种

刚刚开始得以发生再结晶并形成粗大晶粒的变形度

叫临界变形度。在生产实践中要控制避开临界变形

度以防止获得粗大晶粒。有时研究需要获得粗晶粒,

则要利用临界变形度。一般金属的临界变形度在

2%～10% 范围, Al, Mg 在 2%～3% , Fe, Ni 在 8%

～10%。临界变形度数值还决定于退火温度, 退火温

度升高,临界变形度将减小。如图 10-21示出铝在不同退火温度下的临界变形度。

图中显示出低于临界变形区域(曲线左侧部分)晶粒有变化,这是由于变形不均匀, 存在
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体积弹性畸变能的差别, 引起某些原始晶粒晶界迁移、晶粒长大的结果, 而不是再结晶生核

所引起。

图 10-21 铝在不同退火温度下的临界变形度
图 10-22 G铝在 350℃再结晶时 , N

·
、G和

N
·

/ G与变形度的关系

在临界变形度以上区域(曲线右侧) ,则有再结晶核心的形成和长大, 随变形量增加, 变

形储能增大,引起形核率 N
·

和长大速度 G 的增大,且 N
·

/ G值也随变形量而增加, 如图 10-22

所示,故最后结果是变形量增加, 晶粒变细小。

( 2) 退火温度

再结晶后晶粒大小由 N
·

/ G决定,而 N
·

和 G 都适合阿累尼乌斯方程,有以下关系

N
¡¤

= N 0 e
- Q
n

/ RT
,

G = G0 e
- Q

g
/ R T

,

Qn 和 Qg 接近相同, 因而预计 N
·

/ G在不同温度下将接近常数, 故退火温度对晶粒大小只有

较弱的影响。

( 3) 原始晶粒大小

一定变形量下, 细晶粒比粗晶粒有较大的变形储能, 使 N
·

、G和 N
·

/ G 值都增大, 故再结

晶后,得到较为细小的晶粒。

( 4) 微量溶质原子(杂质元素)

微量溶质原子存在提高变形抗力、使变形储能增大, 使 N
·

和 N
·

/ G增大, 并阻碍界面迁

移使 G降低, 其综合结果是导致 N
·

/ G增大,因而再结晶后得到较细晶粒。

10.4 晶粒长大及其他结构变化

再结晶完成后,形成新的、细小的、无畸变的等轴晶粒。继续加热或等温下保持会发生晶

粒长大,引起一些性能变化, 如强度、塑性、韧性均会下降。此外,伴随晶粒长大, 还发生其他

结构上的变化,如再结晶织构。

晶粒长大有两种型式——正常晶粒长大和反常晶粒长大,下面将分别予以讨论。晶粒长

大与变形度和退火温度的综合关系可以再结晶全图表示。
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10.4.1 正常晶粒长大

正常晶粒长大是在再结晶完成后继续加热或保温过程中,在界面曲率驱动力的作用下,

晶粒发生均匀长大的过程。金属基体体积中, 晶粒尺寸分布均匀,连续增大, 以给定尺寸的晶

粒数目 ni或所占面积 S i与晶粒尺寸 D i关系作图如图 10-23所示。

一定温度下, 晶粒尺寸大体是均匀的, 波动范围不大, 随温度升高, 晶粒的平均尺寸增

大。

  图 10-23 正常晶粒长大时的晶粒尺寸分布 图 10-24 界面张力平衡时的晶粒

晶粒长大是界面迁移过程, 以界面曲率为驱动力,弯曲界面向其曲率中心的方向移动,

以减少曲率,降低能量;在三个晶粒相邻接的情况下,必须保证界面张力平衡的要求, 单相合

金或纯金属在三晶粒会聚处, 界面交角成 120°时, 界面张力达到平衡, 因此, 晶粒长大达到

的稳定形状应是规则六边形,具有平直界面, 交角互成 120°角,如图 10-24 所示。此时, 曲率

半径无限大,驱动力为零, 同时界面张力平衡,因而晶粒不再长大。

如晶粒未达到六边形形状, 为保持界面张力平衡, 维持 120°交角, 则边数小于 6的晶粒

形成外凸的界面,边数大于 6的晶粒则具有内凹的界面, 如图 10-25 所示。在界面曲率驱动

力作用下,界面向曲率中心迁移, 结果,大于六边形的晶粒将长大, 而小于六边形的晶粒则缩

小并消失。

图 10-25 大于六边的晶粒 A 和小于六边的晶粒 B 的形状和界面迁移方向

由于晶粒各部分的曲率不相同, 而且各部分界面与相邻晶粒的交角和界面张力平衡情

况不同,因此, 同一晶粒各部分界面移动的速度和方向是有差别的,偏离 120°角大的、曲率
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半径小的部分界面迁移更快,接近 120°角的平直界面稳定, 不发生迁移。

晶粒长大是界面迁移的过程,影响界面迁移率的因素都会影响晶粒长大速度, 并决定晶

粒长大的最后尺寸。

( 1) 温度

温度影响界面迁移速度,温度愈高, 界面迁移速度愈大,因而晶粒长大速度也越快。如晶

粒长大速度以晶粒平均直径 D 增大的速度 ( dD / dt)表示, 界面曲率近似以 D 代表, 则晶粒

长大速度与温度有以下关系

dD
dt

= M
2γ
D

= K 1
1
D

e
- Q

m
/ R T

( 10-36)

式中, K 1 为常数, 将上式积分可得

D 2
t - D 2

0 = K 2e - Q
m

/ RT t ( 10-37)

或

lg
D

2
t - D

2
0

t
= lgK 2 -

Qm

2. 3RT
( 10-38)

显示出温度与晶粒长大的关系。

( 2) 时间

在一定温度下晶粒长大速度可写成

dD
dt

= M
2γ
D

= K
1
D

( 10-39)

上式积分,可得

D
2
t - D

2
0 = K′t ( 10-40)

D 0 为恒定温度下起始平均晶粒直径, D t 为经时间 t 后的平均晶粒直径, K′为常数, 如 D t 远

大于 D 0 ,上式中 D 0 可忽略不计, 则由( 10-40)可导出

D t = Ct
1/ 2

( 10-41)

即正常晶粒长大时,一定温度下, 平均晶粒直径随保温时间的平方根而增大,当有阻碍界面

移动的其他因素存在时,有

D t = K t n ( 10-42)

关系, n<
1
2
。

( 3) 第二相粒子

界面一章中已导出第二相粒子对界面迁移有约束力, F 阻 =
3f
2r γ

, 会阻碍界面迁移、晶粒

长大。此时,晶粒长大有一极限尺寸, 由界面迁移的驱动力和约束力的平衡所确定。

P 驱 = F 阻

2γ
D L

=
3f
2r
γ

导出 D L =
4r
3f

( 10-43)

说明晶粒长大的极限平均直径决定于第二相粒子的尺寸及其体积分数。粒子尺寸愈小, 粒子

的体积分量愈大,极限的平均晶粒尺寸也愈小。
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图 10-26 表面热蚀沟

( 4) 表面热蚀沟

金属在高温下长时间加热时, 晶界与表面相

交处为达到表面张力间的相互平衡, 以趋向于热

力学稳定状态, 将会通过表面原子的扩散过程形

成图 10-26所示的热蚀沟。

当界面张力保持平衡,有以下关系

γb = 2γSsin�.

近似有

sin�≈ tg�=
γb

2γS
( 10-44)

对于薄板材料,当热蚀沟形成, 如果晶界自蚀沟处

移开,就会增大晶界面积而增加晶界能。这就产生一约束晶界移动的阻力, 设单位晶界面积

作用的阻力为 p , 则在厚度 a ,单位宽度晶界上的阻力为 p a , 如晶界移动 dx , 晶界面积增加

2da ,克服阻力所作的功与增加的晶界能相等, 即

p a dx = γb ¡¤2da ( 10-45)

导出

p =
2γb ¡¤da / dx

a
( 10-46)

因 da / dx = tg�= γb / 2γS ,代入式( 10-46) ,得到

p =
2γb ¡¤t g�

a
=
γ

2
b

a ¡¤γS
( 10-47)

由驱动力与阻力相等,可以确定晶粒长大的极限尺寸,

2γb

DL

=
γ2b

aγS

因此,

D L = a
2γS
γb

( 10-48)

说明薄板材料中晶粒的极限尺寸与薄板的厚度成正比。愈薄的材料其极限尺寸也愈小。

10.4.2 反常晶粒长大

反常晶粒长大是在一定条件下, 继晶粒正常、均匀长大后发生的晶粒不均匀长大的过

图 10-27 晶粒不均匀长大示意图

程。长大过程中,晶粒尺寸相差悬殊, 少数几个晶粒择优生长,逐渐吞并周围小晶粒, 直至这

些择优长大的晶粒互相接触, 周围细小晶粒消失, 全部形成粗大晶粒, 过程结束, 如图 10-27

所示。
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不均匀长大中晶粒尺寸分布曲线如图 10-28所示。

图 10-28 不均匀长大中晶粒尺寸分布曲线

可以看出, 晶粒尺寸分布曲线的特征是有

两个相距很宽的极大点, 代表两组尺寸明显不

同的晶粒。长大过程中, 长大晶粒的尺寸及其所

占面积连续增加,而其他晶粒的尺寸保持不变,

其数目或面积减少。两组晶粒尺寸的差别逐渐

增大,最后全部形成大晶粒。在不均匀长大中,

少数大晶粒相当于核心,吞并其他晶粒而长大,

故此过程也叫二次再结晶。

发生反常晶粒长大或二次再结晶有以下三

个基本条件, 即稳定基体、有利晶粒和高温加

热。

( 1) 稳定基体

一次再结晶完成后发生晶粒长大,长大过程中由于某些因素的阻碍, 大部分晶粒长大缓

慢,以致在晶粒长大结束时, 整体上形成稳定的细晶粒基体。阻碍长大的因素有

1) 弥散第二相粒子阻碍界面迁移、晶粒长大。

2) 形变织构引起再结晶时的再结晶织构,晶粒间位向接近, 位向差很小, 因而界面迁移

率低,阻碍晶粒长大。

3) 薄板材料有表面热蚀沟存在,阻碍界面迁移、晶粒长大。

( 2) 有利晶粒

在正常长大后稳定细晶粒的再结晶基体中,存在少数有利长大的晶粒, 可作为二次再结

晶的核心,这些有利长大的晶粒有以下几种情况。

1) 具有有利尺寸 由于第二相粒子的不均匀分布和不均匀溶解, 基体中具有较少微粒

的晶粒容易长成较大晶粒,因而在细晶粒基体中出现少数尺寸较大的晶粒, 细晶粒包围的这

些较大晶粒是大于六面的多面体,具有外凹的界面, 获得继续长大的能力, 这些较大的晶粒

就是具有有利尺寸的核心晶粒。

2) 具有有利位向 基体存在再结晶织构,在织构基体中含有一定数目不同位向晶粒的

“夹杂”,其中, 具有特殊位向差的晶粒有高的界面迁移率,容易长大, 可成为具有有利位心的

核心晶粒。在大变形情况下这种有利晶粒起作用。

3) 具有有利表面 对薄板或线材,表面能低的晶粒较为稳定, 有利于长大,可成为核心

晶粒。

4) 具有有利能量 一次再结晶结束时, 由于许多原因, 晶粒可有不同的缺陷浓度和体

积能。如亚晶聚合作核心形成的再结晶晶粒比亚晶界迁移形成的晶粒缺陷多, 包含第二相微

粒多的晶粒可能有较高的位错密度,某些晶粒比其他晶粒有较低的体积弹性畸变能也可作

为二次再结晶的核心。

( 3) 高温加热

只有在高温加热条件下, 具有有利长大晶粒的稳定基体中,第二相粒子溶解, 创造了晶

粒长大的条件。此时,具有有利条件的晶粒以明显高于其他部分的速率迅速长大, 吞并其他

小晶粒,形成粗大晶粒。
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反常晶粒长大或二次再结晶过程的驱动力 p 是相邻不均匀晶粒单位体积晶界能的差

值,即

p = ΔγV ( 10-49)

假设相邻晶粒为立方体,长度为 D ,则每个晶粒单位体积的晶界能为

γV =
6D

2

2D
3 ¡¤γ=

3γ
D

,

二次再结晶的驱动力为

p = ΔγV = 3γ
1

D 1
-

1
D 2

= 3γ
ΔD

D 1 D 2
( 10-50)

对等轴晶粒,可写作

p = αγ
1
D

-
1
D , ( 10-51)

式中, D 为可以长大的有利晶粒的直径, D 为基体小晶粒的平均直径。显然, D > D , p > 0, 可

以长大,发生二次再结晶。

10.4.3 再结晶图

前述晶粒长大与预先冷变形程度和退火温度密切相关。综合表示再结晶退火后晶粒大

小与冷变形程度及退火温度间关系的空间图形叫再结晶图,利用再结晶图可确定冷变形后

退火所产生的晶粒大小,控制再结晶退火工艺。

在再结晶图中,水平面上两个相互垂直的坐标轴分别表示预先形变量和退火温度, 垂直

于水平面的坐标轴表示晶粒大小,退火时间均取一小时。图 10-29 给出纯铁和工业纯铝的再

结晶图。

图 10-29 纯铁( a )和纯铝( b)的再结晶图

铝的再结晶图中可以看出晶粒度的两个极大值,一个对应临界变形度, 第二个对应大变

形、高温退火时的二次再结晶。铁的再结晶图中只有临界变形度下的一个极大值, 铁在

912℃发生相变,引起晶粒度变化, 改变了再结晶后晶粒长大的趋势, 图中未予显示, 在相变

临界温度以下,没有发生二次再结晶, 故不出现第二个极大值。
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10.4.4 退火孪晶

退火加热中,伴随晶粒长大, 发生一些结构上的变化,退火孪晶的形成即是一个现象。面

图 10-30 退火孪晶形态示意图

心立方金属和合金,如铜、α黄铜、不锈钢、钢中的奥氏体

组织等,在退火加热时(包括再结晶退火、相变退火) , 晶

粒中显示出孪晶,因在退火中形成, 故叫退火孪晶以与形

变中形成的机械孪晶相区别。退火孪晶的典型形态如图

10-30所示, 第一种形态是贯穿晶粒的完整退火孪晶, 第

二种是未贯穿晶粒的不完整退火孪晶, 第三种是在晶界

交角处的退火孪晶,在图中以①、②、③分别给出。孪晶部

分与基体位向不同,因腐蚀方法不同, 或显示不同颜色,

或以孪晶界与基体分开,二条平行的孪晶界为共格界面,

其余部分为大角非共格界面。

孪晶形成原因是退火中晶界迁移时, 在长大着的晶粒内原子沿{111}面偶然错排,出现

层错和共格孪晶界面,在一定能量条件下, 在晶界处形成退火孪晶。随着大角晶界的移动, 孪

晶长大,在长大过程中, 如果原子在{111}面上再次发生错排而恢复原来的堆垛次序, 则又形

成第二个共格孪晶界。退火孪晶分布在两条平行孪晶界间,在晶粒继续长大中, 贯穿晶粒的

孪晶可以自晶界断开,形成中断在晶内的孪晶以降低能量。退火孪晶形成过程如图 10-31 所

示。

图 10-31 退火孪晶形成过程示意图

形成退火孪晶的能量条件是形成孪晶后的界面能量低于形成前的大角界面能, 以图

10-31( a )分析, 要求满足以下关系,

AT CγC + AT AγTA + AT BγT B < AT AγA C + AT BγB C

或

AT CγC + ( AT A + AT B )γP < ( AT A + AT B )γi ( 10-52)

式中,γC 为共格界面能, γi为大角界面能, γP 为具有特殊位向关系的大角界面能。由于 γC 很

小, 具有特殊位向关系的大角界面能 γP 小于 γi, 故以上能量条件可以满足, 而形成退火

孪晶。

另外当贯穿晶粒的完整孪晶随晶粒长大,其长度达到晶粒直径时, 则该晶粒中的共格界

面能是 E C = πR
2
γC , 非共格界面能是 E i= 2πRγi, R 为晶粒半径, 二者的比值 E C / E i =
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R γC /γi , 随晶粒尺寸而增大, 此时, 随晶粒长大, 孪晶界面能增加比晶界能要快, 为降低能

量,孪晶由界面分开, 转变为中断在晶内的不完整孪晶。在端部形成新的一部分不共格大角

界面,当 γC /γi 值较大时,孪晶由界面分开的几率也较高。

10.4.5 再结晶织构

冷变形金属在再结晶(一次、二次)过程中形成的织构称为再结晶织构, 冷拔线材形成丝

织构,冷轧板材形成板织构。再结晶织构是在形变织构的基础上形成的, 但形变织构在再结

晶后出现两种情况,一是保持原有的形变织构, 再结晶织构与原形变织构相同, 二是原有形

变织构消失,而代之以新的再结晶织构。表 10-6列出一些金属及合金的再结晶织构。

表 10-6 一些金属及合金的再结晶织构

冷拔线材的再结晶织构

面心立方金属 〈111 �〉+〈100〉; 以及〈112〉

体心立方金属 〈110 �〉

密排六方金属

Be 〈10 �10〉

T i, Zr 〈11 �20〉

冷轧板材的再结晶织构

面心立方金属:

Al, Au, Cu, Cu-Ni, Ni, Fe-Cu -Ni, Ni-Fe, T h {100 �}〈001〉

Ag, Ag-30 �% Au, Ag-1% Zn, Cu-5%～ 39%

Zn, Cu -1%～5% Sn, Cu-0. 5% Be, Cu-0. 5%

Cd, Cu-0 �. 05% P, Cu-10% Fe {113 �}〈21 1〉

体心立方金属:

Mo 与变形织构相同

Fe, Fe-Si, V {111 �}〈211〉;以及{001}+ {112}且〈1 10〉与轧制方向呈 15°

角

Fe-Si 经两阶段轧制及退火(高斯法 )后{110 E}〈001〉; 以及经高温

   ( > 1100℃)退火后{110}〈001〉, {100}〈001〉

T a {111 �}〈211〉

W , < 1800 �℃ 与变形织构相同

W , > 1800 �℃ {001 �}且〈110〉与轧向呈 12°角

密排六方金属 与变形织构相同

  再结晶织构的形成,与再结晶过程中核心的择优取向和选择生长有关, 目前提出以下几

种理论。

( 1) 定向形核理论

认为再结晶时的核心具有与形变基本相同的位向, 这些定向晶核靠消耗变形基体的生

长所形成再结晶晶粒必然具有与形变基体相同的织构。再结晶核心与形变基体有相同位向

是由于再结晶生核靠晶界弓出、亚晶界迁移长大的机制中所形成的核心都与形变基体有相

同的位向,因此, 在有形变织构存在时,必然产生定向晶核。定向形核理论可以说明与变形织
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构相同的再结晶织构的形成,但不能解释再结晶中形成新的织构。

( 2) 定向长大理论

定向长大理论是依据在恒定驱动力作用下, 晶界迁移速度与晶界两侧晶粒间的位向差

有关而提出的。认为再结晶形成的核心具有多种位向, 但核心的长大速度取决于变形基体与

晶核的位向差,具有某些特殊位向差的晶核可通过消耗变形基体而迅速长大, 并抑制其他位

向晶核的长大,从而形成与形变织构不同的再结晶织构。试验发现,在面心立方金属中, 优先

长大的晶粒与变形基体间的位向差都符合沿共同的〈111〉轴旋转约 40°的关系, 显然, 具有

这种位向差的晶界是有 1/ 7重合位置密度的界面, 溶质原子偏聚少, 因而有大的迁移速率。

定向生长的结果使再结晶织构与形变织构也有沿共同〈111〉轴旋转约 40°的位向差关系, 定

向长大理论可以解释再结晶过程中不同于形变织构的再结晶织构的形成, 但不能说明形变

织构的形成。

( 3) 定向形核和长大的联合理论

前两种理论各有其局限性,结合两种理论提出定向形核和长大的联合理论。联合理论认

为在出现再结晶核心的局部体积中,再结晶核心的位向总是重复变形基体的位向, 在具有织

构的基体中,出现定向生核。由于变形织构多由几种织构成分所组成, 因而核心与变形基体

有不同的位向差,各个晶核的长大速度可能不同, 因而有可能形成与形变织构相同的再结晶

织构,也可能形成与之不同的新的再结晶织构。

各个晶核的长大速率是驱动力和阻力竞争作用的结果,是许多因素相互作用所确定的。

在退火过程的不同阶段以及在特殊条件下,这些因素中的某一个可能是决定性的, 因而可出

现各种不同类型的织构。

再结晶中定向形核起主要作用,再结晶后保留变形织构有以下几种情况。

1) 经强烈变形的材料, 在快速加热(如感应加热)条件下的短时退火, 加热温度超过普

通加热速度所获得的 T
s
r。这时,形成再结晶核心的位向与变形基体的位向一致, 出现定向形

核,但因高温作用时间短, 无论是晶粒长大, 还是二次再结晶都不可能充分进行,这样,就有

可能完全保留变形织构,或至少保留变形织构的主要部分, 并有少部分其他位向。

2) 以普通速度加热到相当低的温度, 通过大量核心的形成, 有足够的时间完成一次再

结晶, 但晶粒长大实际上完全不能进行, 此时通过定向形核而保留变形织构。如 Fe + 3% Si

合金在 650℃和 925℃进行退火, 前一种情况,再结晶织构与变形织构相同, 后一情况形成不

同的织构。

3) 通过原始晶粒的大角界面局部迁移而进行的再结晶弓出形核, 容易实现定向形核,

保留变形织构。如果形变后有几种不同的织构组分存在, 当不同织构组分的晶粒应变硬化一

致时,再结晶织构可重现变形织构。如各织构组分应变硬化不同,则应变硬化程度大、位错密

度高的织构组分晶粒被消耗, 而应变硬化程度小、位错密度低的织构组分晶粒发展, 再结晶

后织构主要与形变织构的这种组分相符合。

4) 对某些时效硬化合金,在过饱和固溶体状态进行冷变形, 加热时和再结晶过程平行

出现固溶体的分解,弥散第二相的析出会阻碍某些位向核心的定向生长, 从而在定向生核的

前提下形成与形变织构相同的再结晶织构。这种机制可通过含铌的低碳钢板 ( 0. 015% C,

0. 126% Nb )所得到的结果加以说明, 变形 40%～90%的冷轧薄板在 800℃退火 10h, 再结晶

织构与轧制织构相同,二者的主要组分都是{111}〈112〉, 尺寸约为 15nm 的含铌析出物阻碍
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了{110}〈001〉组分的发展,而在铌和碳含量低的钢中( 0.039% Nb , 0. 003% C)观察不到这种

作用。

采取长期退火、高温加热, 在晶粒长大和二次再结晶中主要是定向生长起作用, 形成新

的再结晶织构。再结晶过程中有多种形变织构条件下, 其中具有有利生长位向的织构组分可

选择生长,形成新的再结晶织构, 第二相粒子的存在和控制对发展定向生长也有重要影响。

形成再结晶织构,使材料具有各向异性, 对材料性能和应用有重要影响,一方面具有有

利作用,如软磁材料磁性具有各向异性, 体心立方金属〈100〉方向为易磁化方向, 在小的外磁

场下即可获得高的磁感应强度。以硅钢片为例, 控制冷轧变形量和再结晶退火温度可使冷轧

硅钢片获得具有易磁化方向的两种再结晶织构, 即高斯织构{110}〈001〉和立方织构{100}

〈001〉, 可以保证优良的磁性能。另一方面形成再结晶织构具有有害作用, 形成再结晶织构引

起力学性能的各向异性, 对材料的加工性和使用性不利, 如深冲铜板, 经 90%冷轧变形,

800℃退火, 形成立方织构{100}〈001〉,具有方向性, 不同方向的塑性不同, 顺轧向和垂直轧

向 (〈001〉方向) ,δ= 40% , 与轧向成 45°的方向(〈110〉方向 ) , δ= 75% , 因此, 在冲制筒形和

杯形零件时, 各向变形不均匀, 造成薄厚不均、边缘不齐,形成所谓“制耳”现象而使制品报

废。

为防止“制耳”,避免再结晶织构的形成, 可采取以下措施。

① 减小预先冷变形的变形量。生产板材时,退火前的冷轧压缩量不超过 50% , 以避免形

成强的形变织构和再结晶织构。

② 铜中加入少量杂质,如 0.05% P , 0.5% Be, 0. 5% Cd, 1% Sn 等,使杂质原子富集大角

晶界而阻碍界面迁移,立方织构不易形成。

③ 如已形成再结晶织构,可通过较小冷轧变形( 20% )、低温短时退火, 重新再结晶以破

坏织构。

④ 对某些材料,如工业纯铝, 可通过控制杂质含量和生产过程,调整新生的立方织构和

残留的形变织构的比例,以消除和减弱生产中的制耳现象。

10.5 金属的热变形

热变形(如热锻、热轧)是在金属再结晶温度以上进行的加工、变形, 低于再结晶温度的

加工是冷变形或温变形, 因此,冷、热变形不能以温度高、低来区分, 在高温加工的不一定全

是热变形,在室温或低温加工的也不一定全是冷变形, 而需看变形温度与金属再结晶温度的

关系。低熔点金属(如 Pb , Sn 等)再结晶温度低于室温,室温下加工实际为热加工;高熔点金

属,如钨, 再结晶温度在 1200℃, 因此,在 1000℃加工也不是热变形, 而是温变形。

热变形实质上是在变形中形变硬化与动态软化同时进行的过程, 形变硬化为动态软化

所抵消,因而不显示加工硬化作用。在热变形过程中动态软化包括动态回复与动态再结晶两

种方式,热变形停止后, 高温下还会发生亚动态再结晶以及静态回复和再结晶过程。

10.5.1 动态回复和动态再结晶

在热变形过程中, 与形变硬化同时发生的回复、再结晶过程叫作动态回复和动态再结

晶。热变形停止,继续进行的动态再结晶过程叫亚动态再结晶。
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( 1) 动态回复

对层错能高的金属, 如铝、α-铁、铁素体钢以及一些密排六方金属 ( Zn, Mg, Sn )等,交滑

移容易进行,在热变形中动态回复是其软化的主要方式。这些合金在热变形中的应力-应变

曲线有图 10-32所示的形状。

图 10-32 动态回复的应力-应变曲线

曲线有三个阶段, 第一阶段为微应变阶段, 应变量约 0. 1%～0. 2% , 曲线急剧上升;第

二阶段是最小流变应力σT 之后的流变阶段,有加工硬化, 加工硬化率逐渐降低;第三阶段为

稳态流变阶段, 应力-应变曲线为水平线,此时, 加工硬化实际速率为零, 加工硬化和动态软

化达到平衡,位错增殖和消失平衡, 位错密度基本恒定,因而变形中不显示硬化, 应力不随应

变增大,保持恒定应力下变形。

动态回复引起的软化过程是通过刃位错的攀移、螺位错的交滑移、使异号位错对消, 位

错密度降低的结果。动态回复中也发生多边形化, 形成亚晶,但亚晶界是不稳定的, 因位错的

对消而连续被破坏并重新形成, 从而使亚晶在稳定流变阶段得以保持等轴状态和恒定的尺

寸和位向。亚晶尺寸大小取决于变形温度和变形速率,有以下关系

d
- 1

= a + blogZ ( 10-53)

式中, Z= ε�e
Q / R T , 为与应变速率 ε�和温度有关的函数, 由式看出,随应变速率减小、变形温度

升高,亚晶尺寸增大。

动态回复过程中,变形晶粒不发生再结晶, 故仍保持沿变形方向伸长,呈纤维状, 热变形

后迅速冷却,可保留伸长晶粒和等轴亚晶的组织、结构,在高温较长时间停留, 则可发生静态

再结晶而改变组织、结构。

动态回复的组织具有比再结晶组织更高的强度,因此可作为强化材料的一种途径, 如对

建筑用铝镁合金采用热挤压法保留动态回复组织以提高其使用强度。

( 2) 动态再结晶

对具有低层错能的材料, 如铜及其合金、镍和镍合金, 金和钯及其合金, γ-铁, 奥氏体钢
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及奥氏体合金, 以及高纯度的 α-铁等, 不易发生交滑移和动态回复, 此时, 动态再结晶成为

图 10-33 �发生动态再结晶的

应力-应变曲线

动态软化的主要方式。热变形中发生动态再结晶的

应力-应变曲线如图10-33所示。

热变形中发生动态再结晶的应力-应变曲线形

状取决于应变速率。在高的应变速率下, 应力-应变

曲线上有一个峰值,可分三个阶段, Ⅰ为加工硬化阶

段, 0< ε< εC , 此时变形低于临界变形度 εC , 不发生

再结晶;Ⅱ为开始再结晶阶段, εC < ε< εS , 超过临界

变形度, 开始发生动态再结晶, 当应力小于 σm ax时,

硬化效应仍大于软化效应,只是曲线斜率减小, 当应

力达到 σm ax后, 再结晶加快, 软化效应为主, 曲线下

降;Ⅲ为稳态流变阶段, ε> εS , 由于发生再结晶, 流变应力下降至屈服应力与 σma x之间,变形

引起的硬化和再结晶引起的软化达到平衡,出现稳态流变, 应力-应变曲线呈水平线。在低的

应变速率下,应力-应变曲线上有较多的峰值出现,在第一阶段加工硬化阶段, 曲线斜率即加

工硬化率随应变速率的降低而减小。在第二阶段出现动态再结晶软化之后,由于应变速率

低,加工硬化与动态软化达不到平衡, 位错密度来不及增长到足以使再结晶达到能与加工硬

化相抗衡的程度,因而不出现第三阶段稳态流变阶段,在第一个峰值之后, 重新出现以硬化

为主的曲线上升,之后当加工硬化, 位错密度积累,使动态再结晶占据主导地位时, 曲线又下

降,出现另一峰值, 如是反复进行,出现周期式变化。

动态再结晶和冷变形后重新加热发生的再结晶过程一样,也是生核和核心长大过程。其

生核机制基本相同,是大角界面的迁移过程。当应变速率低、变形量小时, 以晶界弓出方式生

核,出现锯齿形晶界;当应变速率高、变形量大时, 形成亚晶,不稳定的亚晶界可能消失, 使亚

晶聚合长大而形核,或者, 亚晶界迁移亚晶长大而形核。但动态再结晶具有反复形核、有限长

大的特点。已形成的再结晶核心在长大中, 继续受到变形作用,使再结晶部分位错增殖, 变形

储能增高,其与邻近变形基体的能量差 ΔE S 减小, 使长大驱动力降低而停止长大,因而长大

是有限的,再结晶部分的储能增高到一定程度, 又会重新形成再结晶核心,反复进行。当应变

速率小或变形温度高时,位错密度增加速率小, 动态再结晶与加工硬化、位错增殖交替进行,

而在相反情况,应变速率高或变形温度低, 因位错密度增加,再结晶速率也增大, 在某些微观

区域位错增殖、变形硬化, 另一些微观区域则发生再结晶,动态软化, 宏观体积达到平衡, 出

现稳态流变。

动态再结晶后得到等轴晶粒组织,因反复再结晶,晶粒较为细小, 晶粒大小决定于应变

速率和变形温度, 有式 ( 10-53)类似关系,提高变形温度, 降低应变速率, 可得到较大的等轴

晶粒。晶粒内部由于继续承受变形,有较高的位错密度和位错缠结存在。这种组织比静态再

结晶组织有较高的强度和硬度。

( 3) 亚动态再结晶

在动态再结晶进行过程中,中断热变形, 材料仍在高温下,此时, 动态再结晶过程仍可继

续。一是已形成但未生长的再结晶核心的长大,二是长大未结束的再结晶晶核继续其过程,

此二过程均不需孕育期。这种在热变形中断后发生的动态再结晶过程叫亚动态再结晶。亚

动态再结晶进行的程度取决于热变形程度, 其与静态回复、再结晶和变形度的关系示于图
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10-34。热变形中断后,在高温保持下发生的软化因静态回复、静态再结晶和亚动态再结晶所

引起, 变形小时, 只有静态回复起软化作用, 变形量增加, 静态回复和静态再结晶都起作用,

在较大变形下,则是静态回复、亚动态再结晶和静态再结晶起作用,在非常大的变形下, 仅静

态回复和亚动态再结晶起作用。这些过程都是经受不同热变形量的金属发生一部分动态再

结晶后继续停顿在高温下所产生的变化。

图 10-34 亚动态再结晶对软化的贡献

10.5.2 热变形引起组织、性能的变化

金属材料经过热变形后,将引起组织、性能的变化。

( 1) 改善铸造状态的组织缺陷

铸造材料的某些缺陷(如气孔、疏松)在热变形时大部分可被焊合,使组织致密性增加,

铸态粗大的柱状晶通过变形和再结晶被破坏,形成细小的等轴晶;铸态组织中的偏析通过热

变形中的高温加热和变形使原子扩散加速而减少或消除。其结果使材料的致密性和机械性

能有所提高,因此材料经热变形后较铸态有较佳的机械性能。

( 2) 热变形形成流线, 出现各向异性

铸态组织中夹杂物一般沿晶界分布,热加工时晶粒变形, 晶界夹杂物也承受变形,塑性

夹杂被拉长,脆性夹杂被打碎成链状, 都沿变形方向分布,晶粒发生再结晶, 形成不同于铸态

的新的等轴晶粒, 而夹杂仍沿变形方向呈现纤维状分布, 这种夹杂的分布叫做流线, 如图

10-35所示。宏观侵蚀的低倍试样上可看到这种纤维状分布, 微观分析可见夹杂物分布。

图 10-35 流线形成示意图

流线形成使金属机械性能出现各向异性,沿变形方向(纵向)和垂直变形方向(横向)性
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能不同。轧制 45
#
钢性能与其纤维方向的关系如表 10-7所示。

表 10-7 45# 钢不同纤维方向性能

方向 σb/ MPa σ0 2. 2 / MPa δ φ ak / J/ cm2 �

纵向 715 Y470 �17 *. 5% 62 �.8% 62 W

横向 672 Y440 �10 X% 31 @% 30 W

  可以看出,沿纵向取样, 钢材料机械性能高,而横向取样, 由于夹杂物分布破坏了断面连

续性,使性能降低, 特别是塑性、韧性降低更为明显。因此, 为了保证零件具有较高的机械性

能,热加工时应控制工艺使流线有合理的分布, 流线方向应尽量与工作时所受最大拉应力的

方向一致,而与外加的剪切应力和冲击力方向相垂直。

( 3) 带状组织的形成

热变形后亚共析钢中的铁素体和珠光体成条带状分布, 如图 10-36 所示, 称为带状组

织。

图 10-36 亚共析钢中的带状组织

亚共析钢中条带状组织形成的原因有两种,一是在两相区温度范围变形, 铁素体沿奥氏

体晶界析出后变形伸长, 再结晶后奥氏体与铁素体变成等轴晶粒, 但其分布成条带状;另一

种情况是铸锭中存在着偏析元素和夹杂,变形后夹杂物形成流线, 可作为冷却时铁素体析出

的核心,使铁素体与珠光体成条带状分布, 微观分析可看到铁素体中夹杂的存在。此外, 偏析

元素,如磷、硅,常富集于枝晶的外围, 变形后沿变形方向伸展,也成带状分布, 这些偏析元素

可提高γ→α相变临界点( A3 ) ,因而冷却时铁素体首先沿这些地区析出, 而成条带状分布。带

状组织也使材料的机械性能产生方向性,当带状组织伴随夹杂的流线分布, 横向的塑性和韧

性显著降低。此外带状组织也使材料的切削性能变坏。

为防止和消除带状组织, 一是不在两相区变形, 二是减少夹杂元素含量,三是采用高温

扩散退火, 消除元素偏析;对已出现带状组织的材料, 可在单相区加热,正火处理, 予以消除

或改善。

( 4) 热变形冷却后的晶粒变化

热变形材料的机械性能,在相当程度上决定于其晶粒大小, 细小晶粒的材料具有高的强
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韧性, 因此要求热变形后获得细小的晶粒, 在热变形中应控制其终止温度、最终变形量和热

变形后的冷却速度。采用低的变形终止温度、大的最终变形量和快的冷却速度, 可得到细小

晶粒, 加入微量合金元素, 阻碍热变形后发生的静态再结晶和晶粒长大, 也是得到细小晶粒

的有效措施。

10.5.3 超塑性

在一定条件下进行热变形, 材料可得到特别大的均匀塑性变形, 而不发生缩颈, 延伸率

可达 500%～2000% ,材料的这种特性称为超塑性。发生超塑性有以下三个条件。

( 1) 材料本身应是具有细小、等轴、稳定的复相组织。晶粒直径小于 10μm,一般在 0. 5～

5. 0μm, 由两相组成,第二相可阻碍晶粒长大, 保证在加工过程中晶粒稳定, 不显著长大。此

类材料有共晶合金、共析合金和析出型合金。共晶合金通过热变形(挤压、轧制)使共晶两相

发生再结晶而晶粒细化。共析合金通过热变形或快冷,得到细的层片, 如 Zn-Al 共析合金热

变形或 275℃以上水淬可得到细晶粒。析出型合金在单相状态进行热变形, 热变形后发生第

二相析出和再结晶过程,二者交互作用, 变形促进析出,第二相阻碍再结晶晶粒的长大, 得到

细小晶粒。

( 2) 超塑性加工温度范围在( 0. 5～0. 65) T m。在高温下变形,出现两种新的变形机制, 即

晶界滑动和晶界的扩散性迁移。

试验说明晶界滑动不是简单的晶粒相对滑动,而是在晶界附近很薄的一层区域内发生

形变的结果。由于形变在晶界附近产生很大的畸变,高温下首先回复而发生软化, 使形变得

以不断在这些区域进行而引起所谓的晶界滑动。由于回复是一个决定于温度和时间的过程,

因此晶界滑动只能在一定温度和较低的应变速率下发生。

晶界滑动同时发生晶界扩散, 以使晶粒保持联系而不致断开。晶界扩散与空位运动有

关,在应力作用下, 空位由垂直于应力的受拉晶界流向平行于应力的受压晶界, 原子则反向

迁移,从而造成拉伸方向的应变。在晶界滑动和扩散迁移的作用下发生超塑变形的过程如图

10-37所示。

四个六边形等轴晶粒(图 10-37( a ) )在应力作用下,发生晶粒滑动, 同时依靠晶界扩散,

保持联结(图 10-37( b) , ( c) ) , 最后四个晶粒发生弛豫, 形成新的组态(图 10-37( d ) ) , 仍保持

等轴晶粒。因此, 超塑变形时,试样形状的宏观变化不是因每个晶粒的相应变形所造成, 而是

通过晶界的滑动与扩散, 造成晶粒的换位所实现的,这个过程只能在一定的高温范围内发

生。

( 3) 超塑变形要求低的应变速率, 在 10- 2～10 - 4
mm/ ( mm·s )范围, 以保证晶界扩散过

程得以进行,此外, 要求应变速率敏感系数 m要大, 在 0.3～0.9 范围。根据σT (εT T ) = C·ε�
m
T

关系,可确定应变速率敏感系数

m =
�lgσT
�lgε�T ε

T
, T

( 10-54)

m 表征材料在应变量εT 和温度 T 一定时,流变应力随应变速率变化的程度。一般金属材料,

室温下的 m 值在 0.01 至 0.04 之间, 当温度升高时, m 可增大至 0.1～0.2 或更大。由于

σT = P / A,式中, P 为载荷, A 为截面积,故
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图 10-37 超塑性变形机制示意图

P
A

= C ¡¤ε�mT

导出

ε�T =
P

C ¡¤A

1
m

=
dεT
dt

由 dεT = dL/ L = - dA / A, 得到

dεT
dt

= -
1
A

dA
dt

=
P

C ¡¤A

1
m

结果,

dA
dt

= -
P
C

1
m

1/ A ( 1 - m) / m ( 10-55)

上式示出, 面积的变化 dA/ dt 即表示产生缩颈的难易, dA/ dt 大者容易产生缩颈而断裂,

图 10-38 dA/ dt 与 A 和 m 关系

dA / dt 小者不易产生缩颈, 易得到超塑性。而 dA/ dt 与

1
A

( 1- m ) / m相关,即取决于 m值, 其关系在图 10-38中示出。

当 m 小时, dA/ dt 对 A 的变化非常敏感,在拉伸过程中, 若

产生局部收缩而截面 A 开始变小的地方, 因 dA / dt急剧增

大, 该处会急速地产生缩颈, 而引起断裂。若 m 值比较大

时, dA/ dt 对 A 的变化不敏感, 拉伸时不易出现缩颈, 可继

续变形得到大的延伸率,而出现超塑性。

大量试验结果说明,超塑变形时的组织、结构变化有以

下特征:

1) 超塑变形时尽管变形量很大, 但晶粒没有伸长, 仍

保持等轴形状。
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2) 超塑变形没有晶内滑移,变形后没有位错密度的增高, 抛光表面也不显示滑移线。

3) 变形过程晶粒有所长大,形变量愈大, 应变速率愈小,晶粒长大愈明显。

4) 超塑变形过程中晶粒换位,因此原来成带状分布的两相合金经超塑变形后变为均匀

分布,带状消失。具有再结晶织构的合金在超塑变形后织构消失, 各晶粒位向趋于混乱。

目前已在多种合金中实现了超塑性,表 10-8给出一些实例。

表 10-8 一些超塑合金材料

材  料 超塑变形温度/℃ 延伸率 δ/ % m

锌基 Zn-22 �Al 250 �1500 �～2000 0 �. 7

锡基 Sn-38 �Pb 20 �700 �0 �. 6

Al-33 �Cu-7Mg 420 *～480 > 600 �0 �. 72

Al-25 �. 2Cu-5. 2Si 500 �1310 �0 �. 43

铝基 Al-11 �. 7Si 450 *～550 480 �0 �. 28

Al-6 �Cu-0. 5Zn 420 *～450 ～2000 �0 �. 5

Al-6 �Mg-0. 4Zr 400 *～520 890 �0 �. 6

Cu-9 �. 8Al 700 �700 �0 �. 7

铜基 Cu-19 �. 5Al-4Fe 800 �800 �0 �. 5

Cu-9 �Al-4Fe 800 �— 0 �. 49

钛基
T i-6 �Al-4V

T i-5Al-2. 5Sn

800 �～1000

900～1100

1000 �

450

0 �. 85

0. 72

镍基 Ni-39 �Cr-10Fe-2T i 810 *～980 1000 �0 �. 5

镁基 Mg-6 �Zn-0. 5Zr 270 *～310 1000 �0 �. 6

铁基

Fe-0 �. 91C

Fe-1. 2C-1. 6Cr

Fe-0. 18C-1. 54Mn-0. 11V

Fe-0. 16C-1. 54Mn-1. 98P-0. 13V

Fe-4Ni

Fe-4Ni-3Mo-1. 6T i

716 �

700

900

900

900

960

133 �

445

320

367

820

615

0 �. 42

0. 35

0. 55

0. 55

0. 58

0. 67

  超塑合金具有和高温聚合物和高温玻璃流动相似的特征, 故可以采用塑料工业和玻璃

工业的成型方法加工,如像吹玻璃那样吹制金属制品,像塑料那样压制精密件, 使金属成形

的应用范围大为扩大。

习  题

10-1 已知锌单晶体的回复激活能为 83736J / mol, 在- 50℃温度去除 25%的加工硬化

需要 13天, 若要求在 5 分钟内去除同样的加工硬化,需将温度提高多少?

(提示: 公式中 R= 8. 3736J/ mol·K , 温度 T 的单位为 K)

10-2 有一块 F e-3% Si单晶如图 10-39所示, 其点阵常数 a 0 = 0. 3nm, 经弯曲变形后进

行回复退火, 发生多边形化过程, 形成五块亚晶,由金相蚀坑法测得此时的刃位错总数 nT =

1. 128× 10
6
, 设其均匀分布构成亚晶界。
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图 10-39 题 10-2附图

( 1) 求相邻亚晶间的取向差。

( 2) 设在多边形化前位错间无交互作用, 问形成亚

晶后畸变能是形成亚晶前的多少倍?

( 3) 由上述推测回复对再结晶有何影响。

提示: 回复前后,位错线总长度不变, 但单位长度位

错线应变能有变化。由此可求出形成亚晶前后畸变能的

变化。

10-3 银的冷加工形变量为 26% , 畸变能约为 16.7J/ mol, 银的界面能为 0.4J/ m
2 , 观

察到晶界移动的再结晶核心, 弓出的晶界长度约为 1μm, 问是否符合晶界弓出生核能量条

件。

(已知银的密度 10. 5g/ cm
3
, 摩尔质量 107.8g/ mol)

10-4 纯锆在 553℃和 627℃等温退火至完成再结晶分别需要 40h 和 1h, 试求此材料的

再结晶激活能。

10-5 设冷变形后位错密度ρ为 1012 / cm
2 的金属中存在着加热时不发生聚集长大的第

二相微粒,其体积分数 f = 1% , 半径为 1μm, 问这种第二相微粒的存在能否完全阻止此金属

加热时的再结晶,设 G= 105
MPa, b= 3× 10- 8

cm, 比界面能 γ= 0. 5J / m
2。

(提示: 再结晶驱动力为 p = Gb
2
ρ)

10-6 一块锡片在室温下弯曲, 放置长时间后, 其纵截面上组织如何变化,画图加以说

明。已知锡的熔点为 232℃。锡片弯曲前后形状见图 10-40。

图 10-40 锡片弯曲前( a)后( b)形状

10-7 将经过大量塑性变形(如 70%以上)的纯金属长棒的一端浸入冰水中, 另一端加

热至接近熔点的高温(例如 0.9T m ) , 过程持续进行一小时, 然后试样完全冷却, 试作沿棒长

度的硬度分布曲线示意图,并作简要说明。

图 10-41 题 10-8 附图

10-8 将一楔形铜片置于间距恒定的两轧辊间轧制,

如图 10-41所示。

( 1) 画出此铜片经完全再结晶后晶粒大小沿片长方向

变化的示意图。

( 2) 如果在较低温度退火, 何处先发生再结晶? 为什

么?

10-9 室温下枪弹击穿一铜板和铅板, 试分析长期保

持后二板弹孔周围组织的变化和原因。

10-10 金属屈服强度 σ与晶粒直径 d 之间服从霍尔-佩奇方程σ= σ0 + K d
-

1
2。设晶粒

为球形,并紧密排列, 试导出屈服强度与 N
·

, G的关系式。
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第 11 章 固态相变 (Ⅰ )——扩散型相变

11.1 固态相变通论

11.1.1 固态相变的一般特点

  当温度、压力以及系统中各组元的形态、数值或比值发生变化时,固体将随之发生相变。

发生固态相变时,固体从一个固相转变到另一个固相, 其中至少伴随着下述三种变化之一:

① 晶体结构的变化,如纯金属的同素异构转变、固溶体的多形性转变、马氏体相变;

② 化学成分的变化,如单相固溶体的调幅分解, 其特点是只有成分转变而无相结构的

变化;

③ 有序程度的变化,如合金的有序化转变, 即点阵中原子的配位发生变化,以及与电子

结构变化相关的转变(磁性转变、超导转变等)。

固体材料性能发生变化的根源,是由于在某种环境的作用下, 发生了固态转变而导致组

织结构的变化;固体材料中可能发生的固态相变的类型, 决定于在确定的外界条件下,由化

学成分所确定的相的相对稳定性;固体材料中实际发生的相变,多数是在 0.1MPa 下,由给

定的温度条件, 即加热温度或冷却时达到的过冷温度所决定的;这个温度的高低, 一方面要

受到热力学条件的制约, 另一方面它又转过来对相变动力学发生影响;通常,热处理最后一

道工序的温度要高于材料的使用温度,因此, 材料可长时间(有时是无限期的)保存自己的组

织和由该组织所赋予的性能。

固态相变与液体凝固过程一样,也符合最小自由能原理。相变的驱动力也是新相与母相

间的体积自由能差, 大多数固态相变也包括形核和生长(成长、长大)两个基本阶段, 而且驱

动力也是靠过冷度来获得,过冷温度对形核、生长的机制和速率都会发生重要影响。但是, 与

液—固相变、气—液相变、气—固相变相比,固态相变时的母相是晶体, 其原子呈一定规则排

列,而且原子的键合比液态时牢固, 同时母相中还存在着空位、位错和晶界等一系列晶体缺

陷,新相—母相之间存在界面。因此,在这样的母相中, 产生新的固相,必然会出现许多特点,

其中起决定性作用的有以下三点:

( 1) 固态相变阻力大

固态相变时形核的阻力, 来自新相晶核与基体间形成界面所增加的界面能 E γ, 以及体

积应变能(即弹性能) E e。其中,界面能 E γ可分为两部分, 一部分是在母相中形成新相界面

时,由同类键、异类键的强度和数量变化引起的化学能,称为界面能中的化学项;另一部分是

由界面原子不匹配(失配) , 原子间距发生应变引起的界面应变能, 称为界面能中的几何项。

应变能 E e 产生的原因是, 在母相中产生新相时,由于二者的比容不同,会引起体积应变, 这

种体积应变通常是通过新相母相的弹性应变来调节,结果产生体积应变能。

从总体上说, 随着新相晶核尺寸的增加及新相的生长, E γ与 E e 的总和会增加。当然,

E γ、E e 会通过新相的析出位置、颗粒形状、界面状态等,相互调整, 以使 E γ+ E e 为最小。

母相为气态、液态时, 不存在体积应变能问题;而且固相的界面能比气—液、液—固的界
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面能要大得多。相比之下,固态相变的阻力大。

( 2) 原子迁移率低

固态金属中的原子键合远比液态中牢固,所以原子扩散速度远比液态的为低, 即使在熔

点附近,原子的扩散系数也大约仅为液态扩散系数的十万分之一, 如液态金属中扩散系数可

达 10
- 7

cm
2
/ s, 而在固态仅为 10

- 11
～10

- 1 2
cm

2
/ s。固体原子的扩散系数小, 说明其原子的迁

移率低。同时在固态更易于过冷, 亦即当冷却速度增加时,可获得更大的实际过冷度, 相变也

就在很大的过冷度下发生。随着过冷度增大, 相变驱动力增大,同时由于转变温度降低, 引起

扩散系数降低。当驱动力增大的效果超过了扩散系数降低对相变的影响时, 将导致相变速度

增加。同时,由于过冷度增大, 形核率高,相变后得到的组织变细。

在过冷度大到一定程度之后,扩散系数降低的影响将会超过相变驱动力增大的效果。所

以进一步增大过冷度, 便会造成由扩散控制的相变 (扩散型相变 )速度减小。从热力学角度

讲,初始相转变为最终相是合理的, 但从动力学角度讲,由于原子迁移率低, 因此相变过程相

当长。

( 3) 非均匀形核

如同在液相中一样,固相中的形核几乎总是非均匀的。诸如非平衡空位、位错、晶粒边

界、堆垛层错、夹杂物和自由表面等非平衡缺陷都提高了材料的自由能, 它们都是合适的形

核位置。如果晶核的产生结果是使缺陷消失, 就会释放出一定的自由能,因此减少了(甚至消

除了)激活能势垒。母相的晶粒愈细, 缺陷的密度愈高,则形核愈多, 相变速度愈大。

基于上述三个基本特点,在固态相变中往往还要派生出下述的其它特点。

图 11-1 t亚稳相 α与其可能生成的

稳定相 β之间的能量关系

( 4) 低温相变时会出现亚稳相

在某一温度下, 如图 11-1 所示, 如果起始

相 α(母相、基体相)的吉布斯自由能 Gα比生成

相β(新相、析出相)的 Gβ大,即 Gα> Gβ, 从热力

学上讲, 就具有了从状态Ⅰ (α相 )向状态Ⅱ(β

相)转变的驱动力:ΔG= Gβ- Gα< 0。此时, 若状

态Ⅰ和状态Ⅱ之间存在能垒 ΔG
*

, 那么 α相相

对于 β相是亚稳定的, 而 β相是稳定的。只要

能够越过能垒 (克服阻力) , α相便可以自发地

转变为β相。相变过程的速率取决于动力学因

素:克服能垒的能力, 原子运动方式, 原子自身

的活动能力或原子可动性大小。显然, 基于上述

( 1)、( 2)两个特征, 特别是在低温下, 相变阻力大, 意味着能垒 ΔG
*
大, 原子迁移率小, 意味

着克服能垒的能力低,因此, α→β的相变难于发生,α相被“永久”保存下来, 系统处于亚稳状

态。

( 5) 新相往往都有特定的形状

液—固相变一般为球形成核, 其原因在于界面能是晶核形状的主要(甚至是唯一)控制

因素。固态相变中体积应变能和界面能的共同作用,决定了析出物的形状。在新相 β与母相

α保持弹性联系的情况下, 取相同体积的晶核来比较, 新相呈碟形(片状)时应变能最小, 呈

针状时次之,呈球形时应变能最大, 而界面积却按上述次序递减。当应变能为主要控制因素
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时,析出物多为碟形或针状。当然,呈碟形时也会受到界面能的限制, 不可能成为无限薄的薄

片。顺便指出,在固态相变中凡是和母相成一定位相关系的片状析出物都叫作魏氏组织。

( 6) 按新相—母相界面原子的排列情况不同, 存在共格、半共格、非共格等多种结构形

式的界面,如图 11-2所示。

图 11-2 新相 β晶核与母相 α间的不同界面结构

( a ) 完全共格 ( b) 伸缩型部分共格 (靠拉应力维持 )  ( c) 切变型部分共格 (靠切应力维持 )  ( d) 完全非共格

1) 完全共格界面 如果新相与母相的晶体结构和取向都相同, 点阵常数也非常接近,

则界面上的原子可以同时位于两个相的晶格结点上, 形成如图 11-2( a )所示的完全共格界

面。这种情况下,界面能中的几何项极低、化学项也不高,所以界面能 Eγ很小。又因为晶体

结构相同,晶胞尺寸相近, 其体积差几近于零,体积应变能 E e 也趋于零。如果具有完全共格

晶界的两相点阵常数不同,即界面原子有一定的失配度 (δ= Δa / a ) , 则为了保持格点的一一

匹配,晶界原子在间距上要发生位移, 引起几何项变大,使界面能 E e有所增加。并且, 两个相

都会因界面处的硬匹配受到均匀的弹性应力,这必将导致体积应变能 E e 的增加。

2) 伸缩型部分共格界面 当失配度继续增大(或因新相质点的体积增大) ,使体积应变

能 E e 过大时,完全共格界面便逐渐破坏, 以使体积应变能缓解。与此同时,在界面上出现失

配位错, 也可以说, 为了共格引入位错, 如图 11-2( b)所示。这样, 虽然界面能中的几何项有

所减小,但往往抵不过化学项的增加, 因而使界面能 E γ增大。不过,由于界面引入失配位错,

形成了某种界面结构,致使体积应变能下降颇多, 所以系统总能量降低。一般认为, 这种部分

共格界面是靠拉压应力维持的,所以称为伸缩型部分共格界面。

3) 切变型部分共格界面 即使新相与母相晶体结构不同, 点阵常数不同,但如果结构

中的某些晶面的点阵相似时,也可以由这些晶面构成共格界面。例如碳钢的无扩散相变γ→

αM , 新相 αM 是通过母相 γ的切变(类似于机械孪生)来形成的, 由于它们构成的共格界面靠

弹性切变维持,一般称这种界面为切变型共格界面(图( c) ) ,以区别于拉压应力维持的部分

共格界面(图( b) )。

4) 非共格界面(图 11-2( d ) )  是平衡相的特征, 其性质与大角度晶界相似:界面能 E γ

中的化学项高而几何项很低,但界面总能量最高。亦即非共格形核的形核功最大, 每个核心

中的原子数目也最多。不过,由于界面处硬匹配程度降低, 相应的由界面结构引起的体积应

变能 E e 则往往是比较低的。

失配度 δ反映了新相与母相界面的适应性。适应性好,即δ小,则界面能低, 由界面能引

起的相变阻力不高而形核功小。所以新相晶核与母相构成共格界面和半共格界面时, 其相变

阻力主要不是来自界面能。反之,适应性差的非共格界面, 界面能在相变阻力中占了相当大
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的分量。

( 7) 新相与母相之间存在一定的位向关系

其根本原因在于降低新相与母相间的界面能。通常是以低指数的、原子密度大的匹配较

好的晶面彼此平行,构成确定位向关系的界面。例如碳钢中的 γ—αM 转变, 就是在面心立方

的 γ转变为体心立方的 αM 时, 母相的密排面{111}与新相的{110}面平行, 母相的密排方向

〈110〉与母相的〈111〉平行,表示为{111}γ‖{110}α
M

,〈110〉γ‖〈111〉α
M
。

通常, 当相界面为共格或半共格时, 新相与母相必定有位向关系;如果没有确定的位向

关系,则两相的界面肯定是非共格的。

( 8) 为了维持共格,新相往往在母相的一定晶面上开始形成。这也是降低界面能的又一

结果。母相中的这个晶面称为惯析面, 一般为母相中表面能最低的晶面。例如～0. 4% C 的碳

钢,αM 的惯析面是奥氏体的{111}, 表示为{111}γ; ( 0. 5%—1. 4% ) C 的碳钢, αM 的惯析面是

奥氏体的{225}, 表示为{225}γ。

应特别指出,温度越低时, 固态相变的上述特点越显著。

11. 1. 2 固态相变的分类

各类不同相变可以按热力学分类,归属一级相变和高级(二级,三级, ⋯)相变, 各有其热

力学参数改变的特征;也可以按不同相变方式分属经典的形核—长大型相变和连续型相变;

按相变过程可以分为近平衡相变和远平衡相变;按动力学或原子迁动方式又可分为扩散型

相变和无扩散型相变。下面先讨论热力学的分类方法, 再讨论按动力学分类的扩散型相变和

无扩散型相变。

11. 1. 2. 1 按热力学分类

分类依据是相变过程中热力学函数的变化特征。由 1 相转变为 2相时, G1 = G2 ,μ1 = μ2 ,

但自由能的一阶偏导数不相等的称为一级相变。即一级相变时,在相变温度 T C 有

�G1

�T p
≠
�G2

�T p

�G1

�p T
≠
�G2

�p T

( 11-1)

但

�G
�T p

= - S

�G
�p T

= V

因此一级相变时,具有体积和熵(及焓)的突变

ΔV ≠ 0

ΔS ≠ 0
( 11-2)

焓的突变表示相变潜热的吸收或释放。

当相变时, G1 = G2 , μ1 = μ2 ,而且自由能的一阶偏导数也相等,只是自由能的二阶偏导数

不相等的,称为二级相变。即二级相变时

   μ1 = μ2
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�G1

�T p
=
�G2

�T p

�G1

�p T
=
�G2

�p T

�2G1

�T
2

p
≠
�2G2

�T
2

p

�
2
G1

�p 2
T
≠
�

2
G2

�p 2
T

�
2
G1

�T �p
≠
�

2
G2

�T �p

( 11-3)

但

�
2
G
�T

2
p

= -
�S
�T p

= -
Cp

T

�2 G
�p 2

T
=

V
V
�V
�p T

= - Vβ

�2 G
�T �p

=
�V
�T p

=
V
V
�V
�T p

= Vα

( 11-4)

其中β= -
1
V
�V
�p T
称为材料的压缩系数;α=

1
V
�V
�T p
称为材料的膨胀系数。由式( 11-4)

可见,二级相变时

ΔCp ≠ 0

Δβ≠ 0

Δα≠ 0

( 11-5)

即在二级相变时,在相变温度, �G/�T 无明显变化,体积及焓均无突变, 而 Cp、β及 α具有突

变。

一级相变和二级相变时, 两相的自由能、焓、熵、体积、比热容及有序度的变化分别如图

11-3 和图 11-4所示。

当相变时两相的自由能相等, 其一阶、二阶偏导数连续,但三阶偏导数不连续时称为三

级相变。依此类推, 自由能的( n- 1)阶偏导数连续, n 阶偏导数不连续时称为 n 级相变。n≥

2的相变均属高级相变。

晶体的凝固、沉积、升华和熔化,金属及合金中的多数固态相变都属一级相变。超导态相

变、磁性转变及合金中部分的无序—有序转变都为二级相变。量子统计爱因斯坦玻色凝结现

象为三级相变。二级以上的高级相变并不常见。

11. 1. 2. 2 按动力学分类

若按动力学,或按相变过程中原子迁动特征进行分类, 固态相变可分为扩散型相变和无

扩散型相变两大类型。后者是通过切变方式使相界面迅速推进的,从相变开始到完成, 单个

原子的移动小于一个原子间距, 第 12 章将讨论这类相变;前者是通过原子热激活扩散进行

的,本章将重点讨论这类相变。

扩散型相变可分为如图 11-5所示的 5种。

( 1) 脱溶沉淀 脱溶转变可以由如下的反应式表达:
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图 11-3 -一级( a )及二级( b)相变的自由能、

熵及体积变化的对比

图 11-4 9一级( a )及二级( b)相变的焓、比热容

及有序度变化的对比

α′→α+ β ( 11-6)

式中的 α′是亚稳定的过饱和固溶体, β是稳定的或亚稳定的脱溶物, α是一个更稳定的固溶

体,晶体结构与 α′一样,但是其成分更靠近平衡状态, 见图 11-5( a )的( i)。

( ii)及( iii)的情况类似,分别为:

β′→ β+ α ( 11-7)

α′→α+ β ( 11-8)

它们与( i)的区别在于:析出第二相后,母相的溶质含量增高,这与合金的凝固相似。合金凝

固时, 也是液态母相析出固相后, 残余液相的溶质含量增高, 即把( iii)中 α视为液相 L, 而 β

则为固相 s。

( 2) 共析转变 共析转变是指一个亚稳相(γ)由其它两个更稳定相的混合物(α+ β)所

代替,如图 11-5( b)所示,其反应可以表示为:

γ→α+ β ( 11-9)

这与 9.5 节所讨论的共晶凝固相似,在那里, γ便是液相 L。

上述两种相变产物的成分与母相有较大的差异,需要原子的长程扩散;下面三种类型的

反应则可以在没有任何成分改变或长程扩散的情况下进行。

( 3) 有序化 图 11-5( c)为有序化反应出现的相图, 其有序化反应可简写为

α(无序) → α′(有序) ( 11-10)

  ( 4) 块型转变 母相转变为一种或多种成分相同而晶体结构不同的新相,图 11-5( d )示

出转变为一种新相的简单情况:

β→ α ( 11-11)
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图 11-5 扩散型固态相变所涉及的各类相图

( a ) 脱溶 ( b) 共析 ( c) 有序化 ( d) 块型转变 ( e) 同素异构转变

在( i)情况下,新相 α是稳定相;而( ii)情况下, 新相 α是亚稳定相。

( 5) 同素异构转变 如图 11-5( e)所示, 又叫多形性转变,是指单元系的相变。其原因在

于不同的晶体结构在不同的温度范围内是稳定的。例如, 纯铁在 910℃发生体心立方(α)和

面心立方(γ)晶体结构的转变:

α γ ( 11-12)

11. 1. 2. 3 金属及合金中的相变

多数金属及合金中的相变属一级相变。根据目前人们对新相形成的不同方式、相变过程

中原子迁动的不同特征、及形核的位置(局部或均匀形核)、长大界面的结构和迁动性质的认

识,可将金属及合金中一级相变的分类列于图 11-6。对此需要说明的是:① 图中非均匀相变

一词,一般又称非连续相变, 如非连续沉淀;而均匀相变一般又称连续相变, 如连续沉淀。这

两类都属形核—长大型相变。新相几乎同时比较均匀地在母相基体上形成的沉积称为连续

沉淀, 而非连续沉淀时一般稳定相在晶界形成, 而后以一定领域(球状、针状或层状)逐步向

晶内发展(在一定领域内局部地形核和长大)。这里所应用的“连续”一词并非指连续型相变,

需加注意。② 新相长大速率受溶质扩散控制, 也受界面迁动率控制。有的相变以前者为主,
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图 11-6 金属及合金中一级相变的分类

有的以后者为主,分属“界面控制”和“扩散控制”不同类型。③ 贝氏体相变和相间沉淀(如合

金钢碳化物在γ/α界面沉淀)中新旧相之间的界面性质尚未肯定。

11. 2 从过饱和固溶体中的脱溶(时效)

11.2.1 时效硬化现象及特点

  脱溶 (又称沉淀)反应是从过饱和固溶体分离出一个新相的过程, 通常这个过程是由温

度变化引起的。能够发生脱溶反应的合金最基本的条件是在其相图上有溶解度的变化, 如图

11-7 所示。合金应首先进行固溶处理,即加热到单相区得到均匀的固溶体, 若缓慢冷却固溶

体就会发生脱溶反应,析出平衡的沉淀相。但如急冷淬火,则单相固溶体来不及分解, 在室温

得到亚稳的过饱和固溶体, 此过饱和固溶体若在室温或较高温度保持,便会发生分解反应,

这一现象叫做过饱和固溶体分解,也叫时效。时效可以显著提高合金的强度、硬度, 是强化材

料的一种重要途径,如铝合金、耐热合金、部分超高强度钢(沉淀硬化不锈钢、马氏体时效钢)

等,都是经过时效处理进行强化的。

A l-Cu 合金是研究最早的时效硬化合金, 它的应用较多, 因此研究也较为充分。A l-Cu

合金的部分相图如图 11-8 所示, 其中 α为 Cu 在 Al 中的固溶体, θ为金属化合物( CuA l 2 )。

将 A l-4% Cu 合金加热到单相区(～550℃) ,淬火急冷, 得到过饱和固溶体,然后在不同温度

下保温进行时效处理。通过硬度测量得到合金硬度随时效时间变化的关系,如图 11-9所示。

发现下面的实验现象:

① 急冷之后,硬度很低, 单相固溶体中未发现析出;

② 随着时效时间加长, 强度指标上升, 硬化曲线出现两个峰值 (见图 ( a ) ) ,在硬度峰值

附近,用光学显微镜观察不到析出;

③ 用 X 光,电子显微镜能观察到脱溶产物, 脱溶产物具有特定的结构和形貌;

④ 时效温度不同,硬化曲线有些差异, 但均有明显的峰值存在,分别见图 11-9( a )、( b)。
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图 11-7 能够发生脱溶反应的相图

图 11-8 Al-Cu 合金相图一部分

 

图 11-9 s不同的 Al-Cu 合金在 130℃

及 190℃的时效硬化曲线

11.2.2 脱溶过程

在许多合金中,过饱和固溶体的分解都要经历一个复杂的过程, 即在平衡脱溶相出现以
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前,先形成一个或几个亚稳过渡沉淀相。

过饱和固溶体在时效过程中通常要经过以下的脱溶顺序:

α0 →α1 + GP 区 → α2 + θ″→α3 + θ′→ α平衡 + θ

这里的α0 是原始的过饱和固溶体,α1 是与 GP 区共存的基体成分, α2 是与 θ″共存的成分。亚

稳的过渡相 GP 区、θ″和 θ′要先于平衡的θ相析出。

图 11-10 为 Al-Cu 合金沉淀过程的自由能变化曲线, 可以看出, 不管是脱溶开始或完

成,析出各相都使 ΔGv 为负, 并且©¦ΔGv ©¦按着下列顺序而增加:

ΔGv(α0 → α1 + GP ) < ΔGv (α0 → α2 + θ″) < ΔGv (α0 → α3 + θ′)

   < ΔGv (α0 →α平衡 + θ)     

图 11-10 Al-Cu 合金沉淀过程的自由能变化

若只考虑化学自由能变化(ΔGv ) , 则从过饱和固溶体(α0 )直接析出 θ相驱动力最大, 应该首

先析出。但过渡沉淀物在晶体学上往往与基体更接近, 二者之间可以形成低能量的共格界

面,因此所需的形核功较小,更易于形核和析出,或者说, 与直接形成平衡相相比, 通过过渡

相合金自由能降低得更快,见图 11-11。

时效温度对于沉淀相析出动力学的影响,示意地表示在图 11-12中。

① 当 T < T 3 :主要是 GP 区, 有少量 θ″;随着时间延长, GP 溶解, 析出θ″及 θ′。

② 当 T 3 < T < T 2 : GP 区完全溶解, 主要析出 θ″,也有少量 θ′;随着时间延长, θ″溶解, θ′

析出。

③ 当 T 2 < T < T 1 : GP 区及θ″完全溶解,主要析出 θ′,有少量 θ;随着时间延长,θ′转变为

θ。

④ 当 T 1 < T < T 0 :只能析出θ。

亚稳相(例如 θ″)的溶解而促使较稳定相(例如 θ′)的长大机理如图 11-13所示:与 θ″平

衡时的基体浓度(α2 )高于与 θ′平衡时的基体浓度(α3 ) ,从而铜从 θ″流向 θ′,使 θ″继续溶解而

θ′继续长大。

顺便指出,一般把低温形成的预沉淀相在较高的温度下可以重新溶解的现象称为回归。

产生回归现象的原因是由于不同结构的脱溶产物稳定存在的温度区间不同,而低温析出的

亚稳相溶解度较高所致。在实际的热处理中可以利用这种回归现象, 对于一些高强度合金进

行双时效处理。时效分两步进行:首先是在 GP 区固溶线以下较低的温度;然后在较高的温
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图 11-11

( a ) 形成每种过渡相激活能势垒与平衡相直接析出所要求的激活能势垒相比 ;

( b) 合金总的自由能随时间变化的示意图

图 11-12 }Al-Cu 合金的固溶度曲线( a )

及各相开始析出的动力学曲线( b)

图 11-13 较稳定相长大的机理

 

度下时效。用这种方法在第一阶段所得到的高弥散分布的 GP 区, 在较高温度下能够成为脱

溶的非均匀形核位置,与较高温度下的一次时效处理相比, 这种处理方式能够得到更弥散的

脱溶物分布。在研究工作中,可以利用回归现象将沉淀的各个阶段分开进行考察。
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前面图 11-9 的实验结果,验证了上述的时效温度和时效时间对于沉淀相的影响,并指

出了铜含量的作用以及这些沉淀相对于合金硬度的影响。

① 130℃时效: GP 区的形成使合金的硬度增加;长时间时效, GP 区溶解, θ″的形成仍使

硬度继续增加;当 θ″溶解而全部转变为θ′,则硬度开始下降。

② 190℃时效:没有 GP 区; 4.0%及 4.5% Cu 的合金由于θ″而硬化,当θ″溶解而全部转

变为 θ′, 则硬度开始下降; 2.0%及 3.0% Cu 的合金则由于细小的 θ′而使硬度上升, 达到极

值后,由于 θ′粗化而使硬度下降。

11.2.3 过渡相的结构

按照上述的脱溶顺序 GP 区(或称 GPⅠ)→θ″(或称 GPⅡ )→θ′→θ→θ长大,分别介绍

过渡相的结构。表 11-1 按照这一顺序分别列出了脱溶产物的形成、成分、结构、形貌、界面特

征, 以及对宏观性能的影响等。图 11-14给出了θ″、θ′和θ相的晶体结构,作为对比, 图中同时

给出 F CC 基体的晶体结构。

图 11-14 Al-Cu 合金中 θ″、θ′及 θ相的晶体结构及形貌

○—— Al ●——Cu
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表 11-1 Al-4. 5% Cu 合金的脱溶产物及特性  

   母相及
    脱溶产物
结构
及性能

母相 GP 区 过 渡 相 平 衡 相

α0 �GPⅠ θ″( GPⅡ ) θ′ θ θ长大

形  成

加 热 到 550 �℃

形成 Cu 固溶

于 Al 的 固溶

体

室  

    

温  

130 J℃  

    

 
 
—165 i℃  

190℃   

     

 
 
  

  

220 _℃   

成   分 A l-4 �. 5% C u 90 �% Cu 接近 CuA l2 @Cu2 �A l3. 6 CuA l2 �CuA l2 �

结  构

(参照图 11 �-14)

无序固溶体

 F CC

a = 0 �. 404nm

偏聚区

Cu 原 子 在

( 001 �) 面 上 富

集 而 形 成 , 无

明显界面无新

结构 保持共格

有序区

亚稳的共格预

沉淀

正方点阵

a = b=

0 �. 404nm

c= 0. 768nm

有序区

亚稳的半共格预

沉淀

正方点阵

a= b=

0 �. 404nm

c= 0. 580nm

平衡沉淀相

复杂体心正方

结构 非共格

a = b=

0 p. 607nm

c= 0. 487nm

平衡相 粗化

析 出 物

形  貌

 圆盘状

直径 8 �nm

厚度 0. 3～

0. 6nm

密度为

1018 / cm 3

 圆盘状

直 径 30 �nm (最

大 150nm)

厚 度 2nm ( 最

大 10nm)

在{100 �}α上形成

片状脱溶物非均

匀形核 , 在 位错

线上或亚组织边

界上析出

光学显微镜下

可见稀疏分布

的逐渐粗大的

脱溶物

脱溶物继续粗

化

取向关系

惯 析 面

偏 聚 区 沿

{ 100 �} 晶 面 形

成

( 001 �)θ″∥( 001)α

[ 100]θ″∥[ 100]α

{100}α共格

宽面共格

片的边缘非共格

或半共格

{100 [}α半共格

无确定的取向

关系

无确定的取向

关系

对宏观性能的影响 低硬度 硬度第一峰值 硬度第二峰值 硬度逐渐下降

对宏观性能

影响的原因
单相固溶体

由于原子偏聚或形成有序化区

域 ,产生共格变形的晶格畸变。

位错线切过析出物 , 会增加界

面能、反相畸界能、再加上位错

线与高密度析出物的长程相互

作用 , 使材料强度增加。

位错线与析出物的长程相互作用 , 位错线绕过析

出物 , 从而使材料强化。随着析出物粗化 , 这种强

化作用逐渐减弱。

图 11-15 �GP 区模型(平行于( 200)面

并穿过 GP 区的截面)

  ( 1) GP 区 是溶质原子( Cu)偏聚区, 又称GPⅠ区。偏聚区沿一定的晶面{100}形成, 即

铜原子在铝基体的{100}晶面上偏聚。偏聚区的晶体

结构仍与基体相同,无明显界面, 与基体保持共格联

系, 但由于 r C u < r A l , 因此引起共格变形, 使晶格畸

变,见图 11-15。

GP 区形如圆盘, 直径约 8nm(随时效温度增加

而增大) , 而厚度仅为 0. 3nm～0. 6nm。它们均匀分

布在α基体中,其数密度大约为 101 8个/ cm
3。偏聚区

的平均成分为 90% Cu。这种微小区域是在 1938

年, 早先由 Guinier 和 Prest on 各自独立地用 X 射

线单晶衍射方法发现的,故称 GP 区。
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实际上, 用普通光学显微镜是不能发现 GP 区的。电子显微镜图象中的衬度是由于垂

直该区方向上的共格错配畸变引起的,畸变扭曲了点阵, 引起电子衍射强度的局部变化, 从

而表现为象上强度的变化。

( 2) θ″析出相 θ″虽然早期称为 GPⅡ, 但与上述的 GP 区不同, 是一个真正的过渡相。

它是重新在α中形核并借 GP 区溶解而形成的, 也可能是 GP 区转化的结果。它具有正方点

阵(与基体 α0 不同) , a = b= 0. 404nm(与基体的点阵常数一致) , c= 0. 78nm ( c为垂直片状方

向) , 基本上是一个畸变了的 F CC 结构,铜和铝的原子排列在其中的( 001)面上。注意( 001)

面上的原子构成是与基体中的情况一致的, ( 010)和( 100)面非常相似,只是在[ 100]方向上

稍有变化, 见图 11-14和图 11-16。θ″相是以{100}α为惯析面的全共格盘状脱溶物, 与基体的

取向关系如下:

( 001) θ″∥ ( 001) α 

[ 100] θ″∥ [ 100] α 
( 12-13)

θ″盘状脱溶物的外貌与 GP 区相似, 其厚度约为 2nm (最大为 10nm ) , 直径 30nm (最大

150nm) ,比 GP 区要大。其成分接近 CuA l2。为了保持脱溶产物与基体共格, 界面区域内产

生高的点阵畸变,导致垂直扁片方向的基体内产生弹性应变, 见图 11-16。这种共格应变, 是

导致合金强化的重要原因。

图 11-16 θ″过渡相附近基体中的应变场

( 3) θ′相 θ′也是正方结构, 成分近似于

CuA l2 , 也具有和{001}α一样的( 001) 面, 然而

( 100)和( 010)面的晶体结构和基体的不同, 在

[ 100]方向上的错配比较大, 因此θ′在{100}α上

形成了片状,其取向关系与θ″一样。片的宽面起

初是完全共格的,随着片的长大而失掉共格;片

的边缘是非共格的, 或者具有复杂的半共格结

构。应注意到, 由于片的边缘是非共格的而没有

长程共格应变场存在。θ′相的形核是非均匀的,

往往在位错线上或亚组织边界上析出。

( 4) θ相 平衡相 θ的成分接近于 CuA l2 ,

它具有复杂体心正方结构, 见图 11-14, 没有一

个平面可以和基体很好地匹配, 只能形成非共

格或者最多是复杂的半共格界面。在光学显微

镜下可以看到稀疏分布的粗大脱溶物。随着平

衡θ相的析出及长大,合金显著软化。

11.2.4 工业用脱溶硬化合金举例

表 11-2、表 11-3分别表出了一些合金脱溶硬化的贯序以及一些工业用脱溶硬化合金的

力学性能。发现在低温时效过程中,特别是对于铝基合金来说, GP 区往往是首先形成的脱

溶物。但对于有些合金体系, GP 区和过渡相并不一定都会出现。为什么析出过程如此复杂,

将在下一节脱溶的形核长大理论中加以讨论。

·265·



表 11-2 一些脱溶硬化的贯序

基体金属 合   金 脱 溶 贯 序

铝 Al-Ag GP 区(球状)→γ′(片状)→γ( Ag2 cAl)

Al-Cu GP 区(盘状)→θ″(盘状)→θ′(片状)→θ( CuAl2 l)

Al-Cu-Mg GP 区(棒状)→S′(条状)→S( CuMgAl2 T) (条状)

Al-Zn-Mg GP 区(球状)→η′(片状)→η( MgZn2 �) (片或条状)

Al-Mg-Si GP 区(棒状)→β′(棒状)→β( Mg2 ~Si) (片状)

铜 Cu-Be GP 区(盘状)→γ′→γ( CuBe)

Cu-Co GP 区(球状)→β( Co) (片状)

铁 Fe-C ε-碳化物(盘状)→Fe3 �C(片状)

Fe-N α″(盘状)→Fe4 �N

镍 Ni-Cr-T i-Al γ′(立方或球状)

表 11-3 一些工业用脱溶硬化合金的力学性能

基体

金属
合  金 成分 ,质量分数/ % 脱溶物

σs

/ MPa①
σb

/ MPa①
δ

% ①

铝 2024 �Cu( 4 �. 5) Mg( 1. 5) Mn( 0. 6) S′( Al2 �CuMg) 390 �500 L13 c

6061 �Mg( 1 �. 0) Si( 0. 6) Cu( 0. 25) Cr ( 0. 2) β( Mg2 �Si) 280 �315 L12 c

7075 �

 

Zn( 5 �. 6) Mg ( 2. 5) Cu ( 1. 6) Mn ( 0. 2)

Cr ( 0. 3)

η( MgZn2 ?)

 

500 �

 

570 L

 

11 c

 

铜 Cu-Be Be( 1 �. 9) Co( 0. 5) 770 �1160 c5 L

镍

 

尼莫尼克 105 r

 

Co ( 20 �) Cr ( 15 ) Mo ( 5) Al ( 4. 5) T i

( 1. 0) C( 0. 15)

γ′( Ni3 �T iAl)

 

750 �②

 

1100 F②

 

25 F②

 

铁 马氏体时效钢 Ni( 18 �) Co( 9) Mo( 5) T i( 0. 7) Al( 0. 1) σ( FeMo) + Ni3 $T i 1000 �1900 c4 L

  ① 室温时在硬度峰处测得 ;

② 在 600℃时测得。

11.3 脱溶的形核长大理论

本节讨论的目的在于用热力学和动力学的办法, 分析在脱溶过程中新相是如何形核长

大的,其驱动力和阻力各是什么? 长大速率如何确定等。就固溶体的脱溶而论, 有两种不同

的方式,即形核长大和调幅分解, 前者依靠热激活使晶胚达到临界尺寸,后者无需形核, 只需

成分起伏,便可以使均匀固溶体发展成为成分不同的、结构相同且无明确界面的两个相。究

竟采取哪种方式,决定于合金的成分和温度, 具体说来取决于在特定的温度下自由能曲线的

形状。

11.3.1 固态相变的形核

11. 3. 1. 1 临界形核功和临界晶核半径

  设从过饱和固溶体 α的母相中脱溶析出 β相,若 β相的体积为 Vβ, 对应的 α/β相界面

积为 Aαβ, 则总的自由能变化为:

ΔG= G新 - G母
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= VβΔGv + Aαβγαβ+ VβΔGε ( 11-14)

式中,ΔGv 及 ΔGε分别是析出单位体积的β相所引起的化学自由能及应变能的变化。显然,

式( 11-14)右边的第一项为相变的驱动力, 第二、三项为相变的阻力。

在等温、等压下, 发生固态相变的必要条件是ΔG< 0,以球形晶核为例:

ΔG=
4
3
πr

3
ΔGv + 4πr

2
γαβ+

4
3
πr

2
ΔGε

=
4
3
πr

3
(ΔGv + ΔGε) + 4πr

2
γαβ ( 11-15)

图 11-17 临界形核功和临界晶核半径

  从图 11-17 可以看出, 当 ΔGv + ΔGε< 0 时,

ΔG曲线有极大值 ΔG
*

, 称为临界形核功, 临界形

核功所对应的 r
* 称为临界晶核半径。当 r > r

* 时,

晶核的长大使 ΔG下降;当 r < r
*
时, 晶核的长大

反而使 ΔG增加。从直观上看,只有 r> r
* 的晶核

才能继续长大。从统计的角度看,晶核的出现、长

大、消失均由热运动的涨落所引起。对于 r< r
* 的

小晶核,其继续长大的几率小于消失的几率;但超

过 r
* 以后正好相反, 其继续长大的趋势大于消失

的趋势。因此, 必须由热涨落提供足以克服 ΔG
*

的能量,才能稳定成核。

r
*

, V
*
β (临界体积) ,ΔG

*
均可由

d(ΔG)
dr

= 0 确

定。由式( 11-15)可分别求出

r
*

= -
2γαβ
ΔGv + ΔGε

( 11-16)

V
*
β =

4
3
πr
* 3

= -
32πγ

3
αβ

3(ΔGv + ΔGε) 3 ( 11-17)

ΔG* =
16πγ3αβ

3(ΔGv + ΔGε)
2 ( 11-18)

11. 3. 1. 2 相变驱动力——化学自由能差ΔGv

( 1) ΔGv 与过冷度的关系

图 11-18示意性给出了在相变温度 T C 附近新相、母相间化学自由能的相对关系。由发

生相变的必要条件ΔGv < 0, 要求 T 低于 T C ,一般称

ΔT = T C - T ( 11-19)

为过冷度。

在温度为 T 时

ΔGv= Gv新 - Gv母 = ( H v新 - H v母 ) - T ( S v新 - S v母 )

= ΔH - TΔS ( 11-20)

利用 T = T C 时, ΔGv = ΔH - T CΔS= 0,即

ΔH = T CΔS ( 11-21)
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由式( 11-20)可知, 温度为 T 时

ΔGv = T CΔS - TΔS = (ΔS ) (ΔT ) ( 11-22)

  利用式( 11-16) , 考虑到开始析出时 ΔGε很小, 可近似认为ΔS 为常数,有

r
*

= -
2γαβ
ΔGv + ΔGε

∝
1
ΔT

( 11-23)

  可以得出结论,过冷度 ΔT 愈大, r
* , ΔG

* 愈小, 愈易形核。工业用脱溶硬化合金一般采

用低温时效,这样析出的晶粒细小, 可形成弥散分布的第二相,从而使合金强度大大增加。

( 2) ΔGv 与析出相成分的关系

图 11-18 ΔGv 与过冷度的关系 图 11-19 脱溶完成时的自由能变化

图 11-20 `脱溶开始时及脱溶过程中

自由能的变化情况

实际的时效过程受扩散控制, 由于温度低、扩散慢, 新相、母相成分会不断变化, 最终才

达到稳定成分。这里要讨论的问题是,脱溶开始及完成时化学自由能随成分变化的关系。

首先分析脱溶完成时相对于母相的自由能变化。如图 11-19所示, 横坐标为溶剂摩尔分

数,纵坐标为摩尔自由能。设从成分为 x 0 的 α母相中析出成分为 x 2 的 β新相,母相成分变

为 x 1 , 单相时的自由能为 G0 , 分解为(α+ β)后混合相的自由能为 GD ,故自由能变化 ΔG= GD

- G0 = BD。根据杠杆定律, 析出的 β相为合金总量的

x 1 x 0 / x 1 x 2 ,因此析出 1 mol β相的自由能变化为

ΔGn = BD÷
x 1 x 0

x 1 x 2
= K C ( 11-24)

从图 11-19所示的几何关系上讲, 每析出 1 mol β相的驱

动力为 K C。显然,若母相的成分不同, K C 的大小是不一

样的。令 Vβ为β相的摩尔体积, 则析出单位体积 β相自

由能变化为

ΔGv =
ΔGn
Vβ

( 11-25)

  下面再分析脱溶开始及脱溶过程中相变驱动力, 即

化学自由能的差是如何变化的。

脱溶开始,即第一颗 β相晶核开始形成时, β相的含

量可以忽略不计, 而α相的成分变化甚微。如图 11-20 所

示, 成分为 x 0 的母相 α脱溶开始时的自由能变化, 可自

B 点做曲线的切线 BE DQ 来确定。开始时,过饱和固溶
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体的成分为 x 0 , 自由能为G0 ,由于成分的起伏分解为成分为 x 1 及 x 2 的两相,后者为晶核, 前

者为贫乏的基体,它们的量分别为 N 1 及 N 2 ,而 N 1 + N 2 = 1。这种脱溶过程引起的自由能变

化为

ΔG= 混合相自由能 - 母相固溶体自由能

= N 1 G1 + N 2 G2 - ( N 1 + N 2 ) G0

= N 1 ( G1 - G0 ) + N 2 ( G2 - G0 ) ( 11-26)

由于溶质的总量不变:

x 0 = ( N 1 + N 2 ) x 0 = N 1 x 1 + N 2 x 2

即 N 1 =
x 2 - x 0

x 0 - x 1
N 2 ( 11-27)

将式( 11-27)代入( 11-26)消去 N 1 :

ΔG = N 2 ( G2 - G0 ) + ( G1 - G0 )
x 2 - x 0

x 0 - x 1
( 11-28)

由于晶核只占系统的很小部分,即 N 2n N 1 ,故 x1≈x 0 , 因而成分 x 0 处的自由能曲线斜率为

dG
dx x

0

= -
G1 - G0

x 0 - x 1
( 11-29)

代入式( 11-28)

ΔG = N 2 ( G2 - G0 ) - ( x 2 - x 0 )
dG
dx x

0

与式 ( 11-25)同样, 令 ΔGn 表示沉积 1 mol 第二相的自由能变化、ΔGv 表示沉积单位体积第

二相的自由能变化,则

ΔGv =
ΔGn
V2

=
ΔG

V2 N 2
=

1
V2 N 2

( G2 - G0 ) - ( x 2 - x 0 )
dG
dx x

0

( 11-30)

从图 11-20的几何关系可以看出: G2 - G0 = x 2 A - x 2S = AS , ( x 2 - x 0 ) ( dG/ dx ) x
0
= SE ,则由

式( 11-30)得到

ΔGv =
1

V2 N 2
[ AE ] ( 11-31)

这便是求ΔGv 的图解法或几何法。

应该指出的是, 过 B 点所做的切线 BE DQ 是为了近似 x 0 所对应的 B 点附近的固溶体

的自由能曲线。而连接 x 1 , x 2 点所对应的 C, A 两点的直线才表示混合相的自由能。式

( 11-31)中 EA 正表示了在脱溶过程中驱动力的相对大小。下面分两种情况加以讨论。

1) 若过饱和固溶体的成分 x 0 及时效温度一定时,则析出相的成分 x 2 改变时, ΔGv 发生

变化:

当 x 0 < x 2 < x c, 则 ΔGv > 0

当 x 2 = x c, 则 ΔGv = 0

当 x c < x 2 < xβ, 则 ΔGv < 0

( 11-32)

式中, x c 为切线与自由能曲线交点 D 所对应的成分。当 x 2 = xβ,则 ΔGv 的负值最大, ΔG
*
最

小,形核速率最大。

在时效过程中会析出各种成分的中间相, 其自由能是逐渐下降的;在时效初期, 驱动力

最大,随着析出相成分的变化及平衡相的出现, 驱动力逐渐变小。
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2) 若时效温度一定,当 x 0 改变时, ( dG/ dx ) x
0
随之改变,曲线的拐点(其成分为 xy )处的

斜率为最大。如沉淀相的成分为 xβ, 则如图 11-20所示, 当过饱和固溶体的成分从 x 0 增至 xy

时,则( N βVβ)ΔGv 的数值从 QP 增至 K P。此外:

① 当 x 0 < x y 时, ( d
2
G/ dx

2
) > 0,成分的少量起伏使 x2 < x c 时,ΔGv 为正。只有成分的大

量起伏使 x 2 > x c时, ΔGv 才为负。与此对应的脱溶过程取形核长大方式。

② 当 x 0 > x y 时, ( d
2
G/ dx

2
) < 0, 成分的任何起伏引起的沉淀,ΔGv 都为负。与此对应的

脱溶过程取调幅分解方式。

③ 当 x 0 = x y 时, ( d
2
G/ dx

2
) = 0, ( dG/ dx )为最大,ΔGv 的负值也是最大。

11. 3. 1. 3 相界面能

随着新相的出现,相界面附近原子的结合状态发生变化, 从而产生相界面能。一般说来,

相界面能为相变的阻力。按相界面共格、半共格、非共格之分,相界面能的大小是不同的。

( 1) 共格界面能 在每一个相的内部, 每个原子都有最适宜的最近邻排列,从而处于低

能状态。由于相界面出现成分变化,使得每一个原子在另一侧部分地和“错误”的近邻键合,

增加了界面上原子的能量,从而产生了界面能中的化学分量(γ化学 )。对于共格界面,这是唯

一的一个分量,即

γ(共格 ) = γ化学 ( 11-33)

  设相变前为单相固溶体, 相变后为 α1 , α2 两相, 其成分分别为 x 1 , x 2 , 都为简单立方结

构。可按图 11-21所示的模型对相界面能进行计算。设想两根截面均为
1
2

cm
2 ,成分分别为

x 1 , x 2 的棒各自切开, 然后错开将不同的两半再结合起来。无论在界面还是在基体中,键能

VA A , VB B , VA B大小未变,只是键数发生了相对变化。可以求出单位面积上由 VA A所贡献的界

面能

1
2a

2 ¡¤x 1 ¡¤z x 1 ¡¤VA A ¡¤
1
2

图 11-21 共格界面能计算的模型

可以证明,单位面积上的界面能为

γ=
V0 (Δx )

2

a
2 ( 11-34)

其中, V0 = VA B -
1
2

( VA A + VB B )为合金交互作用能。

( 2) 半共格界面能 可以近似地认为半共格界面的界面能由两部分组成;① 如同完全

共格界面一样的化学分量 γ化学 ;② 结构项 γ结构 , 它是由错配位错产生的结构歪扭所引起的

超额能量,即
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γ( 半共格 ) = γ化学 + γ结构 ( 11-35)

  若 aα及 aβ分别为无应力时的 α和 β的点阵常数,这两个点阵的不匹配(失配、错配)度

δ定义为

δ=
aβ - aα

aα
( 11-36)

可以看出,一维点阵的错配可以在不产生长程应变场下用一组刃型位错来补偿。这组位错的

间距 D 应是

D = aβ/δ ( 11-37)

对于小的δ,可以近似地写成

D ≈ b/δ ( 11-38)

式中, b是位错的柏氏矢量, b= ( aα+ aβ) / 2。

由式( 11-38)可以看出,错配度δ增加时位错间距减小。对于小的δ值, 界面能中的结构

项近似正比于界面上的位错密度,即

γ结构 ∝δ ( 11-39)

然而, 当δ变得更大时,γ结构增加较慢, 当δ≈0. 25 时,γ结构不再有大的变化。半共格界面能的

值通常在 200～500mJ·m
- 2
范围内。

当 δ> 0. 25, 即每 4 个面间距就有一个位错, 位错核心周围严重失配的区域重叠, 界面

不能再看作是共格的了,此时它成为非共格界面。

( 3) 非共格界面 当两个邻接的相在界面上的原子排列结构差异很大时, 界面两侧就

不可能有很好的匹配。若两相原子排列差异很大或者即使它们的排列相似但原子间距差异

超过 25% , 都会产生非共格界面。一般说来, 两个任意取向的晶体沿任意面接合就获得非共

格界面,而若两个晶体结构不同, 在有取向关系的两个晶体间也可能存在非共格界面。非共

格界面有无规则的原子结构,不具有共格与半共格界面所有的长程周期性。非共格界面的能

量一般都很高,大约为 500～1000mJ·m
- 2

, 界面能对界面取向不敏感。

11. 3. 1. 4 弹性应变能

只要保持弹性联系的新相与母相的比容不同或新相与母相间存在错配,则均会产生弹

性应变能。

( 1) 完全共格的情况 当存在错配时,形成共格界面所引起的弹性应变场使系统自由

能增加。若把弹性应变能记为ΔGS ,则平衡条件为

∑A iγi + ΔGS = 最小 ( 11-40)

式中, Ai为能量为 γi 的晶面的表面积。

错配脱溶物共格应变的来源可由图 11-22说明。若把图( a )所画的圆内的基体挖去并用

点阵常数比较小的新相取而代之,则后者必然承受均匀的膨胀应变, 见图( b)。也就是说, 为

了产生完全共格的脱溶物, 基体和塞入物必会由大小相等方向相反的力发生应变, 如图( c)

所示。

若没有承受应变的脱溶物和基体的点阵常数分别为 aβ、aα,不受胁的错配度 δ定义为

δ=
aβ - aα

aα
( 11-41)
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图 11-22 �共格应变的来源

(在空间中的阵点数与原来基体中的相同 )

  而维持界面共格的应力会使脱溶物点阵畸变。塞入物为球状时,畸变是纯水静压的, 即

它在各方向是均匀的,这时获得新的点阵常数 aβ′。现场错配度或受胁错配度定义为

ε=
aβ′- aα

aα
( 11-42)

  若基体和塞入物的弹性模量相等,并且泊松比为 1/ 3, 则 ε和 δ的关系为

ε=
2
3
δ ( 11-43)

  实际上,塞入物的弹性模量是不同于基体的, 但ε仍在 0. 5δ< ε< δ范围内。

当脱溶物是一个薄圆片时,它的现场错配度不再是各方向都相等, 在垂直于圆片方向比

较大,而在圆片宽面上几乎为零, 如图 11-23所示。

图 11-23 共格圆盘状脱溶物界面的错配情况

(在平行于盘方向错配较小 ,在垂直于圆盘方向的错配最大 )

总的弹性应变能一般取决于基体和塞入物的形状及弹性性质。但是, 若基体是弹性各向

同性的,并且脱溶物和基体的弹性模量相等, 则总的弹性应变能 ΔGS 和脱溶物的形状无关。

设泊松比ν= 1/ 3,则 ΔGS 为

ΔGS = 4μδ
2

¡¤V ( 11-44)

  其中 μ是基体的切变模量, V 是基体中不受胁时空洞的体积。所以, 共格应变产生弹性

应变能的大小正比于脱溶物体积和点阵错配度平方(δ
2 )。

( 2) 非共格的情况 在非共格的情况下, 若包含物尺寸和它所属的空洞的尺寸不同, 只

要保持弹性联系,仍会引起弹性应变能, 如图 11-24 所示。这时点阵错配度δ失去意义, 最好

考虑体积错配度Δ, Δ的定义如下

Δ= ΔV/ V ( 11-45)
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图 11-24 非共格包含物错配应变的来源

    (没有点阵的匹配 )

图 11-25 形状因子 f ( c/ a)随轴比 c/ a 的变化关系

 

式中, V 是基体中不受胁的空洞的体积, ( V- ΔV)是不受胁的包含物的体积。

N abarro给出在各向同性基体上均匀的不可压缩的包含物的弹性应变能

ΔGS =
2
3
μΔ2 ¡¤V ¡¤f ( c/ a ) ( 11-46)

这样,弹性应变能正比于体积错配度的平方 Δ
2
。f ( c/ a )函数是一个考虑形状影响的因子, 如

图 11-25 所示。从图中可以看出, 给定体积时,球状( c/ a = 1)的应变能最高,而薄的扁球( c/ a

→0)的应变能很低,而针状( c/ a = ∞)的应变能在二者之间。

11. 3. 1. 5 脱溶产物的形状——由界面能和弹性能共同决定

( 1) 共格的丧失 具有共格界面的脱溶物的界面能比较低, 但由于存在错配,必然伴随

有共格应变能;从另一方面看,如果同样的脱溶物具有非共格的界面, 则它就有较高的界面

能而没有共格应变能。现在讨论一个错配度为δ半径为 r 的球状脱溶物在什么情况下总能

量最低。

含有完全共格的球状脱溶物的晶体的自由能由两部分构成:① 由式 ( 11-44)所给出的

共格应变能;② 由式( 11-33)所给出的化学界面能 γ化学。这两项之和为

ΔG(共格 ) = 4μδ
2

¡¤
4
3
πr

3
+ 4πr

2
¡¤γ化学 ( 11-47)

若同一脱溶物但具有不共格或半共格界面, 则位错的引入和共格的丧失可以使错配应变能

缓解乃至消失,即式( 11-47)中的第一项变为零, 但有一个额外的由结构贡献的界面能 γ结构 ,

此时总能量为

ΔG(非共格 ) = 0 + 4πr 2 (γ化学 + γ结构 ) ( 11-48)

给定δ后,ΔG(共格 )和ΔG(非共格 )随 r 的变化关系如图 11-26所示。当 r 很小时, 共格脱溶物的总

能量最低,而对于大的脱溶物则是半共格或不共格(视δ的大小而定)更为有利。其临界半径

( r临界 )由 ΔG( 共格 ) = ΔG (非共格 )求得:

r 临界 = 3γ结构 / 4μδ2 ( 11-49)

若δ很小,则会形成半共格界面, 它的结构项 r 结构∝δ, 此时

r 临界 ∝ 1/δ

若共格脱溶物长大,当其半径超过 r 临界时就会失去共格。丧失共格时需要在脱溶物周围产生
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位错环, 如图 11-27所示。实际上这可能是很困难的。所以常常可以看到共格脱溶物的尺寸

比 r 临界大很多的情况。

图 11-26 ^基体+ 脱溶物的总能量与球状的非

共格(不共格或半共格)脱溶物的

半径间的关系

图 11-27 球状脱溶物共格的丧失

( a ) 共格 ( b) 位错的引入形成半共格界面 ( c) 透视图

( 2) 界面能和弹性应变能共同决定脱溶产物的形状 新相母相间界面能及弹性应变能

的相互关系决定界面的共格非共格状态,而且决定析出物的形状。其根本原因在于新相、母

相的浓度差ΔC、失配度 δ以及新相、母相所固有的力学特性。

11. 3. 1. 6 非均匀形核

固态相变中的形核几乎都是非均匀的。固相中的超额空位、位错、晶粒边界、堆垛层错、

夹杂物和自由表面等非平衡缺陷都提高了材料的自由能,这些都是合适的形核位置。如果晶

核的产生结果是使缺陷消失,就会释放出一定的自由能( - ΔGd ) ,因此减少了(甚至消除了)

激活能势垒。对于非均匀形核过程,与式( 11-14)相当,有

ΔG非均匀 = Vβ(ΔGv + ΔGε) + Aαβγαβ+ ΔGd ( 11-50)

  如果将各种形核位置以©¦ΔGd ©¦增加的顺序排列, 其次序大致为:① 均匀形核位置;② 空

位;③ 位错;④ 堆垛层错;⑤ 晶界或相间边界;⑥ 自由表面。下面针对几种情况加以讨论。

( 1) 在晶粒边界上形核 若完全忽略应变能,最佳的胚胎形状应当是使总的界面能最

图 11-28 晶界形核时的临界晶核尺寸( V * )

低, 因此一个非共格晶界晶核的最佳形状将是如

图 11-28所示,为两个相接的球冠, 其 θ角为

cos θ≈ γαα/ 2γαβ ( 11-51)

假设 γαβ是各向同性的, 并且对两个晶粒是相等

的。形成这种胚胎时自由能的变化,即驱动力为

ΔG = VΔGV + Aαβγαβ - Aααγαα ( 11-52)

式中, V 是胚的体积, Aαβ是新产生的、能量为 γαβ

的α—β界面面积, Aαα是在过程中消失的、能量为 γαα的 α—α晶界面积。式( 11-52)中的最后

一项即为式( 11-51)中的 ΔGd。

可以看出, 晶界处形核和凝固时在基底上形核相似, 所得的结果可以通用, 球冠的临界

半径也是与晶界无关,为

r
*

= 2γαβ/ΔGV ( 11-53)
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而非均匀形核的激活能势垒由下式可得:

ΔG
*
非均 匀

ΔG*均 匀
=

V
*
非均 匀

V*均匀
= S(θ) ( 11-54)

式中, S(θ)是一个形状因子, 为

S (θ) =
1
2

( 2 + cos θ) ( 1 - cos θ) 2 ( 11-55)

晶界减小ΔG
*
非均 匀的能力, 即作为形核位置的潜力取决于 cos θ,也就是取决于 γαβ/γαα的比例。

若这一比值超过 2,那么 θ= 0, 于是不存在形核障碍。

图 11-29 在三晶交界处形核的临界晶核形状 图 11-30 在四晶交界处形核的临界晶核形状

在三晶交界或四晶交界的位置形核(如图 11-29、11-30 所示 ) , 甚至还可以进一步减小

图 11-31 相对于均匀形核过程 ,θ对晶界

生核激活能的影响

V
* 和 ΔG

* 。图 11-31给出各种晶界形核位置的

ΔG
*
非 均 匀 /ΔG

*
均 匀与 cos θ的依赖关系。

由式 ( 11-52)可知, Aααγαα是产生新相的附加

驱动力, 因此原来的晶界能 γαα愈大, 临界形核功

ΔG
*
愈小。此外,晶界, 特别是大角晶界的结构较

为紊乱和疏松,易于松弛应变能, 而且扩散激活能

也较低,晶界又常常易于富集溶质, 使过饱和度增

加,从而©¦ΔGv ©¦增加。这些因素都使形核功 ΔG
* 下

降, 从而易于在晶界沉淀, 并且在较低温度, 也可

在晶界析出平衡相。

晶界沉淀相的形核和长大, 使邻近区域的溶

质贫乏,产生晶界贫乏溶质区, 这种现象可用来解

释奥氏体不锈钢及铝铜合金的晶间腐蚀。

( 2) 位错的作用 位错可从如下几个方面促进形核:

① 降低 ΔGε对 ΔG
*
的贡献: 比容大或小的晶核可分别在刃型位错的拉伸区或压缩区

形成,从而降低体系的 ΔGε。

② 在新相与母相半共格界面中,界面位错降低界面能, 减少形核阻力。

③ 降低ΔGv : 位错区可富集溶质, 从而增加过饱和度及 ΔGv , 即增加过程的驱动力。

④ 降低扩散激活能 QD : 位错的短路扩散, 可降低扩散激活能 QD , 从而增加形核速率。

⑤ 位错分解形成的层错有利于共格的 H CP 相的形核: FCC 晶体中全位错
a
2
〈110〉的分

解:
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a
2

[ 110] →
a
6

[ 121] +
a
6

[ 211] ( 11-56)

在( 111)面形成层错, 这种层错的产生实质上是在 F CC 晶体的局部形成了 HCP 结构的几个

原子层,自然有利于形成 HCP 晶核。例如, A l-A g合金中的 γ′相具有下述的位向关系:

( 0001) γ′∥ ( 111) α

[ 1120] γ′∥ [ 110] α
( 11-57)

图 11-32 球形晶核长大的过程

( a) 过饱和固溶体析出沉淀相的相图

( b) 球形晶核长大

与之对应的相界能低,有利于形核。

11. 3. 2 晶核长大动力学

11. 3. 2. 1 球形晶粒长大的速率方程

  假定在 t= 0时, 在过饱和基体中已存在能长大的球形沉淀相核心,而且在短时间内, 不

同沉淀粒子的长大区不会互相重叠。设基体 α相的初始成分为 C0 ,与沉淀相平衡的基体成

分为 Cα,而沉淀相的成分为 Cβ, 如图 11-32( a )所示。我们要讨论的问题是, 在 t 时刻, 基体的

平均浓度 C�以及已沉淀的分数

z ( t) =
C0 - C�

C0 - Cα
( 11-58)

  假定球形沉淀通过扩散而长大,忽略畸变

能及界面能效应。扩散在 α相中进行, 溶质原子

向界面扩散,达到 α/β相界发生反应扩散,形成

β相,见图 11-32( b)。

在球形 β相的生长过程中, 可列出下述两

个方程:

① 用准稳态扩散近似, 利用式 ( 8-24) , 在

dt 时间内,母相中溶质质量的变化

dm = - D ¡¤4πr
2 C0 - Cα

r
dt =

4
3
πR

3
dC�

( 11-59)

  ② 利用α, β相中溶质质量守恒

4
3
πr 3 Cβ=

4
3
πR 3 ( C0 - C�) ( 11-60)

  利用式( 11-59)、( 11-60)消去 r 得

dC�

dt
= -

3D ( C0 - Cα)
R 2

C0 - C�

Cβ

1/ 3

积分并整理得 t 时刻相变的分数

z ( t) =
C0 - C�

C0 - Cα
=

2Dt
R 2

C0 - Cα
Cβ

1/ 3 3/ 2

=
2t
3τ

3/ 2

( 11-61)

其中,
1
τ

=
3D
R 2

C0 - Cα
Cβ

1/ 3
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由式( 11-61)得出结论, z( t)∝t
3/ 2

, 当 z ( t) < 0. 9时此结论与实验结果相符, 而当 z ( t) >

0. 9时有

z ( t) = 1 - 2exp -
t
τ

( 11-62)

11. 3. 2. 2 片状沉淀物的伸长及增厚

沉淀相的长大,涉及到相界面的推进。较为粗糙的非共格界面类似于大角晶界, 易于迁

图 11-33 界面类型对一个生长着的析出物形态的影响

A——低迁移率的半共格界面 ;

B——高迁移率的非共格界面

移而连续长大;而平滑分明的共格及半

共格界面的迁移率很低, 被迫以台阶机

制移动。如若不能连续提供台阶, 容易运

动的非共格界面就有可能比半共格界面

发展得更快, 所以有一个面匹配较好的

晶核应当长成薄的片或盘状, 如图11-33

所示。这就是所谓的魏氏体形态的来源。

( 1) 以平直非共格界面为前沿的长大

设想如图 11-34 所示的富溶质的析出物厚片, 从厚度为零开始长大, 瞬时长大速度为

图 11-34 片状析出物的扩散控制增厚过程

v。v将取决于界面处的浓度梯度 dC/ dx。

与球形晶核长大的分析方法相类似, 若单位

面积的界面向前推进了 dx 距离, 必然有 1·dx

体积的材料由单位体积内含有 Cαmol 溶质的 α

转化为含有 Cβmol 溶质的 β, 也就是必须通过扩

散由α向β提供( Cβ- Cα) dx mol的溶质。在 dt 时

间内通过单位面积的溶质的流量由 D ( dC/ dx ) dt

给出, 式中的 D 是互扩散系数。将这两个量列等

式可得

v =
dx
dt

=
D

Cβ - Cα
¡¤

dC
dx

( 11-63)

  随着析出物的长大, 靠近析出物的基体的成

分越来越接近 Cα, 而且涉及的范围逐渐扩大, 也

就是说式( 11-63)中的 dC/ dx 随时间而减小。可以把浓度分布简化成如图 11-35所示, 设 L

为扩散区的宽度,则有

dC
dx

=
C0 - Cα

L
( 11-64)

又根据溶质的质量守恒,图中两块阴影的面积应相等, 即

( Cβ - C0 ) x = L ΔC0 / 2 ( 11-65)

式中的 x 是片层的厚度。因此长大速度变为

v =
D (ΔC0 ) 2

2( Cβ - Cα) ( Cβ - C0 ) x
( 11-66)

  假定摩尔体积是个常数, 上述方程中的浓度可以用摩尔分数 ( X = CVm )来代替。为简

化,通常假定 Cβ- C0≈Cβ- Cα。将式( 11-66)积分可得
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图 11-35 浓度分布的简化形式 图 11-36 温度和成分对长大速度 v 的影响

x =
ΔX 0

( Xβ - Xα)
D t ( 11-67)

及

v =
ΔX 0

2( Xβ - Xα)
D
t

( 11-68)

式中,ΔX 0 = X 0 - Xα是析出前的过饱和度,见图 11-36( a )。

根据上述方程,得出下述几条结论:

① x∝ Dt , 即析出物的厚度增加服从抛物线长大规律;

② v∝ΔX 0 ,即对于给定的时间, 长大速度正比于过饱和度;

③ v∝ D / t ,即随着时间增加, 增厚速度越来越慢。

从式( 11-68)还可以看到:当过冷度小时, 由于过饱和度较低, 长大速度比较低;当过冷

度很大时,由于扩散缓慢, 所以长大速度也低。故在某一个中间过冷度下, 可以有最大的长大

速度。这种关系如图 11-36( b)所示。

通常晶界沉淀并不沿着晶界形成连续的一层新相,而是保持着孤立的颗粒。这样的沉淀

相长大速度远比体扩散允许的速度要大。这是因为, 晶界像一个溶质原子的收集板, 见图

11-37。这种晶界沉淀相的长大包括三个阶段:① 溶质原子通过体扩散迁移到晶界;② 溶质

原子沿着晶界扩散而与沉淀的边缘连接在一起;③ 溶质原子沿着 α/β界面扩散, 使沉淀相

图 11-37 晶界扩散引起沉淀的加快伸长和增厚

加快增厚。显然, 如果扩散组元是置换型溶质原子时,这种扩散机制起重要的作用;对于间隙

型溶质原子,由于基体扩散速度很高, 上述短路扩散的作用不那么显著。

( 2) 片状析出物的扩散控制伸长

现有厚度为一定的 β沉淀相,其端部是半径为 r 的非共格圆柱面, 如图 11-38( a )所示。
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沿着图中的 AA′线横跨弯曲界面的浓度分布如图( b)所示。由于沉淀相的曲率半径的作用

图 11-38

( a ) 片状析出物的边缘 ( b) 沿 A A′线的浓度分布

(即吉布斯-汤姆逊效应) , 沉淀相边缘附近基体

中的平衡浓度升高到 Cr , 这样产生扩散的浓度

梯度也减小为ΔC/ L, 其中ΔC= C0 - Cr , L 称为

特征扩散距离。这种径向扩散问题比较复杂。通

过相应方程的解可以得到 L= K r , 其中 K 是约

等于 1 的常数。类似于式 ( 11-63) ,就可以得到

伸长速度为

v =
D

Cβ - Cr
¡¤
ΔC
K r

( 11-69)

  式中 Cr 随 r 而变化, 因此, 产生扩散的浓

度梯度决定于沉淀片(或针)顶端的半径。在一

定的简化假设条件下,可以证明

ΔX = ΔX 0 1 -
r *

r
( 11-70)

式中, ΔX = X 0 - X r , ΔX 0 = X 0 - Xα, r
*
是临界晶核半径, 即当 r = r

*
时, ΔX = 0, 如果摩尔体

积为常数,则将上面的式( 11-69)、( 11-70)合并即可得到:

v =
DΔX 0

K ( Xβ - X r )
¡¤

1
r

1 -
r
*

r
( 11-71)

只要其它析出物不使远离界面处的过饱和度降低, 式( 11-71)总是适用的。式 ( 11-71)与式

( 11-68)的区别在于,在片层的厚度一定的条件下,其伸长的速度为一常数, 即 x∝t (线性长

大)。

( 3) 片状析出物的增厚

前面( 1)中对平直非共格界面的分析, 只适用于具有较高适应因子的界面;一般来讲, 片

状析出物宽面不是这种情况,这个面是半共格的, 其增厚来源于台阶的侧向运动而引起的迁

移。

为简化起见,设想一个片状析出物是以间距为 λ、高度为 h 的线性台阶的侧向运动来增

厚,如图 11-39所示。显然, 片状物的半厚度应当以速度 v 增加

v =
uh
λ

( 11-72)

图 11-39 片状析出物以突台机制增厚

式中, u 是侧向移动速度。

突台迁移的问题与片状析出物的伸长十分类

似。沉淀相增厚所需要的成分改变也必须通过长

程扩散来完成, 在扩散过程中溶质原子向突台侧

面扩散,如图 11-39所示。如果台阶的边缘是非共

格的, 与台阶接触的基体成分将是 X e , 长大是由

扩散控制的。类似于前面( 2)中的处理方法, 可得

出侧向移动速度为

u =
DΔX 0

k( Xβ - X e) h
( 11-73)
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式( 11-73)与片状析出物的伸长速度表达式( 11-71)基本上一样,只要令 h≈r , X r = X e,就可

以得到同样的表达式。合并式( 11-72)、( 11-73) ,就可以得到增厚速度与 h 无关的表达式

v =
DΔX 0

K ( Xβ - X e)λ
( 11-74)

  从式 ( 11-74)可以看出,只要各个析出物的扩散区域不重叠, 则片状析出物的增厚速度

v 与突台间距 λ成反比。而螺旋生长可以连续不断地提供具有恒定 λ的突台。

11.4 脱溶的调幅分解理论

调幅分解( spinodal decomposition)又称为增幅分解或拐点分解, 其特点是新相的形成

不经形核长大, 而是通过自发的成分涨落, 浓度的振幅不断增加, 固溶体最终自发地分解成

结构相同而成分不同的非均匀固溶体的过程。

图 11-40 调幅分解的模型

( a ) 二元合金相图 ( b) T 2 时自由能-成分曲线

11.4.1 调幅分解的条件——成分与温度范围

图 11-40( b)给出了可发生调幅分解的合金的自由能-成分曲线。发生调幅分解的条件

是,合金的成分必须位于自由能-成分曲线的两个拐点之间。由于自由能曲线是随温度而变

化的,所以合金的成分、温度要匹配,使合金成分处于曲线拐点之内。

在图 11-40( a )所示的相图中,实线为固溶度曲线, 虚线为拐点轨迹线。只有虚线所围的

范围才能发生调幅分解。因此此虚线又称为自发分解线。设有成分为 x 0 的合金, 在 T 1 温度

固溶处理后,急冷到自发分解线内的温度区间, 例如 T 2 , 从图( b)可以看出, 任何微量的成分

起伏,分解为富 A 及富 B 的两相,都会引起体系自由能下降;若合金的成分位于自发分解线

之外, 例如 x 0′, 则不然,成分的少量起伏, 分解为富 A 及富 B 的两相, 都会引起体系自由能

的上升,只有通过形核与长大, 使所析出第二相的成分大于 x C 之后,才会使体系的自由能下
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降。

假设原始成分为 x 0 的均匀固溶体出现了无限小量的浓度起伏 δx = x - x 0 , 而 x→x 0 , 那

么 1 mol 原子的自由能变化可表示为

ΔGv = G( x ) - G( x 0 ) - δx ¡¤G′( x0 ) ( 11-75)

将 G( x )对 x 0 按台劳级数展开, 并将其代回式( 11-75)中,得

ΔGv =
1
2

(δx )
2

¡¤G″( x 0 ) + ⋯ ( 11-76)

显然,只有在 ΔGv 为负值时, 才可作为调幅分解的驱动力。这样就很容易理解:只有当 x 0 处

在调幅分解线以内时,才有 G″( x ) = d
2
G/ dx

2
< 0。在这种情况下,任何一种微小的浓度起伏,

都使体系的自由能下降,即 ΔGv< 0。

调幅分解,不经历形核阶段, 不出现另一种晶体结构,也不存在明显的相界面。如果单从

化学自由能考虑,即忽略界面能和畸变能的话, 则调幅分解不存在形核功, 不需要克服热力

学能垒, 其生长是通过扩散, 并使浓度起伏不断增加,直至分解为成分为 x 1 的 α1 和成分为

x 2 的 α2 两个平衡相为止。

由于成分不同的交替相间的微区尺寸很小, 约 5～10nm, 只要扩散条件充分, 调幅分解

的速度是很快的。只有当扩散系数大约小于 10- 14
cm

2·s
- 1时,才有可能利用快速淬冷的方

法来遏制调幅分解的发生。调幅分解的产物是一种由溶质原子组成的共格的贫、富区域, 故

可以提高金属材料的强度和矫顽力。正由于这种调幅组织很难在光学显微镜下分辨, 所以这

种新相的形成机制, 曾经是长期辩论的问题。从 1897年提出调幅分解概念起,经过了 71年,

直到 1968年侃( Cahn )等人对 Al-Zn 系和 Al-A g 系的工作,才在理论上并在实验上得到证

实。

11.4.2 调幅分解的定量分析

11. 4. 2. 1 调幅分解的上坡扩散

  图 11-41是调幅分解过程中浓度随时间的变化情况, 浓度的变化受扩散控制。我们首先

证明,调幅分解中的扩散为上坡扩散。为此讨论扩散系数 D 与 d
2
G/ dz

2 的关系。z 为所涉及

的扩散方向。

根据第 8 章的式( 8-112) , 有

J = - BC
�μ
�z

= - BC
�μ
�C

¡¤
�C
�z

( 11-77)

利用菲克第一定律( 8-1)式:

J = - D
�C
�z

比较式( 11-77)与( 8-1)有 D= BC
�μ
�C

,下面需要证明的是

D = BC
�μ
�C

= BC( 1 - C)
d2 G
dz 2 ( 11-78)

  考虑到摩尔体积浓度 Ci等于摩尔密度 ρ乘以摩尔分数 x i, 即 Ci= ρx i, 并注意到两个组
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元的摩尔分数之和等于 1,即 x 1 + x2 = 1,又根据 Gibbs-Dahem 关系式

图 11-41 Q调幅分解过程中浓度

随时间的变化

( 1 - x ) �μ1 + x �μ2 = 0 ( 11-79)

对于所考虑的二元合金系统, 在扩散过程中自由能

的变化

dG = μ1 dx 1 + μ2 dx 2 ( 11-80)

dG
dx 1

= μ1 + μ2
dx 2

dx 1
= μ1 - μ2

d
2
G

dx
2
1

=
dμ1
dx 1

-
dμ2
dx 2

dx 2

dx 1
=

dμ1
dx 1

+
dμ2
dx 2
  ( 11-81)

  又对于稀溶液,满足拉乌尔定律

μi = μ
0
i + RT lnx 1 ( 11-82)

将式( 11-82)代入到式( 11-81)中, 得

d2 G
dx 2

1
=

RT
x 1

+
RT
x 2

=
RT
x 1 x 2

( 11-83)

由式( 11-82)及( 11-83)

dμ
dx 1

=
RT
x 1

= x 2
d2G
dx 2

1
( 11-84)

将上式代入式( 11-78)得

D = BC( 1 - C)
d2 G
dC

2 ( 11-85)

  由式( 11-85) ,因为 BC( 1- C)不可能为负值, 对于确定的合金系统,其综合扩散系数 D

与自由能-成分曲线的二阶导数
d

2
G

dC
2同号。若成分在曲线拐点之外, 有

d
2
G

dC
2 > 0, 则 D > 0, 即为

顺扩散或下坡扩散;若成分在曲线拐点之内, 有
d2G
dC

2 < 0, 则 D < 0,即为逆扩散或上坡扩散。

调幅分解正是属于后一种情况,即合金中的溶质原子是从低浓度向高浓度的逆扩散, 其结果

是浓度高的部位浓度越来越高, 浓度低的部位浓度越来越低, 逐渐形成调幅结构, 最终达到

化学位相等。

11. 4. 2. 2 调幅分解的长大速率

为定量分析调幅分解的长大过程,需要求解非稳态的扩散方程

�C
�t

= D
�

2
C
�z

2 ( 11-86)

其初始条件为

C( x , 0) = C0 + A 0exp( - iβz) ( 11-87)

满足式方程( 11-86)及初始条件式( 11-87)的解为

C( x , t) = C0 + A texp( - iβz ) ( 11-88)

上述三式中, C0 是合金的平均成分, A t (β, t)为在时间 t、波数为 ββ=
2π
λ

, λ为波长 的傅里

叶分量的浓度振幅,它与初始浓度振幅的关系是

A t (β, t) = A0 (β, 0) exp[ R(β) t] ( 11-89)
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其中 R(β) = - β
2
D= -

4π
2

λ2
D。由于调幅分解中的长大速率决定于指数函数 exp[ R(β) t] , 一

般称 exp[ R(β) t]为调幅因子,而称 R(β)为速率常数或放大因子。

针对调幅分解中的长大速率,需要说明两个问题:

① 只有 D < 0,即
d

2
G

dz
2 < 0, 合金成分位于拐点之内,对于所有β值才均有 R(β) > 0。根据

式( 11-89) , 任何成分起伏都将随时间而增加。

② 由 R(β) = - β
2
D = -

4π
2

λ
2 D 可知, λ→0 时, 速率常数 R(β)→∞, 似乎是涨落区域越

小,成分涨落越快, 实际上并非如此。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。

11. 4. 2. 3 调幅分解的阻力——梯度能和应变能的影响

在调幅结构中存在着溶质原子的富区和贫区,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, 富区和贫区之间的

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 x0 的均匀合金分解成两部分:一个成分

为 x 0 + Δx ,另一个成分为 x0 - Δx ,可以证明总的化学自由能变化量

ΔGV =
1
2

d
2
G

dx
2 (Δx ) 2 ( 11-90)

  ( 2) 梯度能 ΔGγ 对于波长为 λ、振幅为 Δx 的正弦成分变化, 最大的成分梯度正比于

Δx /λ, 参考式( 11-34) , 有

ΔGγ= K
Δx
λ

2

( 11-91)

式中, K 是比例常数, 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∝Eδ
2 , 式中的 E 是

杨氏模量。当总的成分差异为 Δx 时, δ应为( da / dx )Δx / a ,这里的 a 是点阵常数。弹性应变

能的精确处理可得

ΔGe = η2 (Δx ) 2 E′Vm ( 11-92)

式中,η=
1
a

da
dx

, 即 η为成分每变化一个单位所造成的点阵常数变化的百分数; 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。

如果假定,伴随着成分起伏, 上述所有对自由能有贡献的各项都在变化,则有
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ΔG =
d

2
G

dx 2 +
2K
λ2

+ 2η2 E′Vm
(Δx )

2

2
( 11-93)

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

2
G

dx 2 < 0, 而应当是

-
d2G
dx 2 >

2K
λ2

+ 2η
2
E′Vm ( 11-94)

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:

d
2
G

dx
2 = - 2η2 E′Vm ( 11-95)

在相图中由这一条件所定义的曲线称为共格自发分解线, 这条线全部位于化学自发分解线

由
d2 G
dx 2 = 0决定 的里面,如图 11-42所示。由式( 11-94)可知,即使成分、温度位于共格自发

分解线内部,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
d

2
G

dx
2 + 2η2 E′Vm ( 11-96)

图 11-42 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 ,只有非共格相才能形核 ;

③区 : 均匀的 α相是亚稳定的 , 共格相能够形核 ;  ④区 : 均匀的 α相是不稳定的 ,无形核障碍 , 出现了调幅分解

显然,在共格自发分解线之下, 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 11-42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

(图 11-40中的 x 1 和 x 2 )。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。为了做对比, 化学自发分解

线也表示在图 11-42中,但它并没有什么实际的重要意义。

11. 4. 2. 4 调幅分解的临界波长

由以上的分析可知,在实际的调幅分解过程中, 在考虑到梯度能和应变能之后, 相变的

驱动力、扩散系数、放大因子等均有不同的表达式。通常将放大因子为零的条件来定义临界

波长λC ,这一条件实质上是扩散系数为零或相变的驱动力为零, 由式( 11-93) ,即

d
2
G

dx
2 +

2K
λ

2
C

+ 2η2 E′Vm = 0 ( 11-97)
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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 11-43给出了R(λ) - λ

曲线。该曲线在 λm = 2 λC 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,梯度能量效应起主要作用,最终当

R(λ) < 0, 即对应于λ< λC 时, 将由于衰减而消失。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。

图 11-43 R(λ)与 λ的关系

 

图 11-44 �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

在少数金属系(例如 Al-Zn, Al-A g)及少数玻璃系( SiO2-N a2 O, B2 O3-Pb O)中,可观察到

调幅分解过程。例如, 图 11-44示出 A l-22% Zn(摩尔分数)合金 425℃淬火后 65℃时效的分

解过程, λm 约为 5nm;而 150℃时效时的 λm 约为 10nm。在一般情况下, 能量梯度项只在扩散

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 ©¦
=
λ

2
m

24©¦D ©¦
( 11-98)

  若取 λm = 10nm ,则 t≈10- 14 / ©¦D ©¦, 因此, 只有当©¦D ©¦足够小, 例如 10 - 1 4
cm

2 / 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。

GP 区也是溶质原子在某些晶面的富集, 因此可以认为, GP 区是调幅分解的中间阶段

产物。

11. 4. 3 调幅分解与形核长大两种脱溶方式的对比

作为过饱和固溶体脱溶的总结, 表 11-4对调幅分解和形核长大两种方式进行了对比。

图 11-45、11-46分别表示了两种方式中第二相的长大过程。
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图 11-45 调幅分解时第二相的长大过程 图 11-46 形核长大时第二相的长大过程

表 11-4 调幅分解、形核长大两种脱溶方式的对比

脱 溶

类型

自由能-

成分曲线

特点

条 件 形核特点
新相成分

结构特点
界面特点 扩散方式 转变速率 颗粒大小

调幅分解 凸 自发涨落 非形核

仅成分变

化 , 结 构

不变

宽泛 上坡 高 数量多 , 颗粒小

形核长大 凹
过冷度 临

界形核功
形核

成 分、结

构均改变
明晰 下坡 低 数量少 , 颗粒大

11.5 颗 粒 粗 化

颗粒粗化( ostw ald ripening)与第二相的数量(甚至成分)不断增加、相变驱动力为化学

自由能差的形核长大、调幅分解均不相同, 颗粒粗化的特点是:

① 从析出讲, 析出新相的数量已符合平衡相图杠杆定律的要求, 新相的总量已不再变

化。

② 从驱动力讲,由于新相的总量不再变化, 因此化学驱动力已等于零;可近似地认为弹

性应变能正比于新相体积, 因此, 弹性应变能在颗粒粗化过程中也不再改变;所能改变的只

有新相与母相间的界面能, 它正是颗粒粗化的驱动力,通过缩小总界面, 减少界面能来实现

颗粒粗化。

③ 从过程讲,是在新相总量始终不变的前提下,大颗粒不断长大, 小颗粒不断缩小以致

消失。同时,新相长大、缩小及消失的过程都要通过母相来进行。
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11. 5. 1 颗粒粗化的驱动力分析

设在α母相中析出半径为 r 的球形 β粒子,其体积为 V, β/α的相界面积为 S, 则其自由

能为

G = V( GV + Ge) + Sγ ( 11-99)

式中, GV , Ge 分别是单位体积新相的化学自由能、弹性应变能;γ是比界面能。则其中某一组

元,例如溶质的化学位可表示为

μ=
�G
�V
Ω

( 11-100)

式中,Ω为摩尔体积,即每摩尔溶质原子对应的新相的体积。

由式( 11-100)、( 11-99)得

μ= Ω( GV + Ge) + Ω
�S
�V
γ ( 11-101)

注意,式中
�S
�V
为每增加单位体积引起的表面积的增加, 对于球形颗粒

�S
�V

=
d( 4πr

2
)

d
4
3
πr

3
=

2
r

( 11-102)

所以

μ= Ω( GV + Ge) +
2Ωγ

r
( 11-103)

显然,溶质原子在球形颗粒中的化学位, 与颗粒半径有关。半径越小,μ越高,这样的颗 粒越

不稳定。

设在 α母相中有半径为 r 1 和 r 2 的两个球形β相颗粒, 彼此相邻,如图 11-47所示。则二

图 11-47 `两个不同半径的沉淀颗粒

之间浓度曲线示意图

者化学位的差异为

Δμ= μ2 - μ1 = 2Ωγ
1
r 2

-
1
r 1
 ( 11-104)

这正是溶质原子从小颗粒向大颗粒扩散、进而造成颗粒

粗化的驱动力。

11.5.2 浓度分布

下面分析两个不同半径的沉淀颗粒之间的浓度分

布。按稀溶液模型,根据拉乌尔定律有

μi = μ�i + RT lnCi ( 11-105)

所以

Δμ= μ2 - μ1 = RT ( lnC2 - lnC1 )

= RT ln
C2

C1
= RT ln 1 +

C2 - C1

C1

≈ RT
C2 - C1

C1
( 11-106)
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由式( 11-104)、( 11-106)相等,得 α相基体中小颗粒附近与大颗粒附近的浓度差

C2 - C1 =
2γΩC1

RT
1
r 2

-
1
r 1

( 11-107)

α相中的浓度分布如图 11-47 所示。

设 r 1 = ∞、r 2 = r 时,对应的浓度 C1 = C∞ , C2 = C, 则有

C = C∞ 1 +
2γΩ
RT r

( 11-108)

式( 11-108)即为基体中析出颗粒表面浓度与颗粒半径 r 的关系。颗粒半径越小, 其表面的溶

质浓度越高。

11.5.3 粗化过程和粗化速率

颗粒粗化过程是溶质原子从小颗粒溶解到基体中,并通过基体向大颗粒扩散, 结果使小

颗粒不断缩小、大颗粒不断增大。

通过分析溶质原子在母相中的扩散,可以求出颗粒粗化速率。颗粒长大(粗化)速率可从

流进界(球)面的扩散流求得。其中,颗粒长大速率为

dV1

Ωdt
=

d
4
3
πr

3
1

Ωdt
=

4πr 2
1

Ω
dr 1

dt
( 11-109)

利用第 8 章准稳态近似扩散方程的解 ( 8-24)式, 并利用式( 11-107) ,单位时间由母相流进界

(球)面的扩散流为

Dα4πr 2
1

C2 - C1

r 1
= 4πDαr 1 ¡¤

2γΩC1

RT
1
r 2

-
1
r 1

( 11-110)

由式( 11-109)与( 11-110)相等, 并且 C1 = C∞ , C∞即为沉淀相的平衡溶解度, 得颗粒粗化速率

为

dr 1

dt
=

2DαγΩ2 C∞
RT r 1

1
r 2

-
1
r 1

( 11-111)

11.5.4 平衡颗粒尺寸

根据式( 11-111) , 如果颗粒按尺寸大小有一定分布,在任一时刻观察合金系统, 必定是

有些颗粒在长大,另一些颗粒在减小, 还有些颗粒不变化。

在式( 11-111)中,设颗粒 2代表颗粒分布中的“平均颗粒”, 即 r 2 = r�, 把 r 1 推广为 r ,则

dr
dt

=
2DαγΩ2 C∞

RT r 2

r
r�

- 1 ( 11-112)

  从上式可以看出:

① 当 r = r�时, 则�r /�t= 0。

② 当 r < r�时, 则�r /�t< 0, 小颗粒溶解。

③ 当 r > r�时, 则�r /�t> 0, 大颗粒长大。

④ 当 r = 2r�时,则�r /�t 为最大,长大最快。

⑤ 在长大过程中,由于小颗粒溶解, 大颗粒长大,颗粒总数减少, r�会增加。当 r > 2r�时

长大速率会逐渐下降。实际上 r> 2r�的颗粒并不多见。图 11-48 给出了颗粒长大速率与颗粒
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图 11-48 颗粒长大速率与颗粒半径的关系

半径的关系。

为了降低�r /�t,应设法降低扩散系数 Dα、比

界面能γ及沉淀相的平衡溶解度 C∞ ,这是发展耐

热钢及高温合金已采用的有效措施。例如, 镍基合

金中γ′相[ N i3 ( A l, T i) ]与基体之间 γ很小, 钨基

与镍基合金中加入 Th O2 ,其 C∞很小;铁素体耐热

钢中的合金碳化物, 其 D 值较小, 这些均可使
�r
�t

降低。

由式 ( 11-112) , 初看起来似乎是升温会使

�r /�t 下降;但由于 D = D 0exp ( - Q/ RT ) , 升温使 D 以指数关系增加;而且 C∞随着温度的

升高而增加;总的效果是, 升温使�r /�t 增加。

为了获得颗粒平均直径与时间的关系, 可进行半定量分析。Green wood 近似地假定

dr�/ dt等于 dr / dt 的最大速率,即 r= 2r�, 则

dr�

dt
≈

dr
dt m ax

=
DαγΩ2C∞
2RT r�2

( 11-113)

积分后得到

r�
3

- r�
3
0 =

3
2

DαγΩ
2
C∞

RT
t ( 11-114)

  上述的近似处理,与早期的 Wagner 及 Lifsh itz-Shyozov 在考虑颗粒尺寸分布基础之上

的严密处理结果相似,只是系数有些差异:

r�3 - r�30 =
9
8

DαγΩ2 C∞
RT

t ( 11-115)

11.6 不连续沉淀

11.6.1 不连续沉淀的特征

  在某些合金中,沉淀的形核可以在晶界发生, 但是随后的长大却不是沿着晶界长成仿晶

界形, 也不是沿着一定结晶方向向晶内生长形成针状或片状魏氏组织, 而是形成如图 11-49

所示的胞状组织,其反应前沿一般接近于球形, 其中析出相一般为片状, 并有规律地分布在

母相之中,这种沉淀称为胞状沉淀。与珠光体相类似的是, 新相的析出过程发生在向过饱和

基体推进的反应前沿上,在反应前沿的前方是过饱和基体, 而它的后方是由一些平衡相组成

的显微结构。但胞状沉淀的反应与珠光体形成反应不同,前者可表示为

α′→α+ β ( 11-116)

其中α′为过饱和的基体, α与 α′具有相同的晶体结构, 但是溶质的浓度较低,β为平衡相。

这种两相的胞状析出物, 是定向排列的, 并由交替的 α和 β相构成片层状组织, 两相间

隔很小。由于胞状沉淀前沿的α和 α′的界面上,有成分突变, 所以此类沉淀也叫做不连续沉

淀。这种不连续沉淀, 在许多合金系中 (如 Cu-Mg, Cu-T i, Cu-Be, Cu-Sb , Cu-Sn, Cu-In,

Cu-Cd, Cu-A g, F e-Mo和 Fe-Zn )都会发生。

此外,不连续沉淀还有下述特征:
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图 11-49

( a ) 用体积浓度表示的固溶线 ( b) 不连续析出两个脱溶胞

① 在析出物与基体界面上,成分是不连续的;析出物与基体间的界面都为大角度的非

共格界面,说明晶体位向也是不连续的。而且, α( Cα) /α′( Cα′)界面和β( Cβ) /α′( Cα′)界面上, 都

存在着上述两种不连续性。

② 胞状析出物通常在 α′晶界上形核, 而且, 它们几乎总是只向 α′相的相邻晶粒之一中

长大,如图 11-49所示。这显然是因为胞状析出物的晶核, 与母相中相邻晶粒之一形成了共

格晶界而不能移动,而与另一晶粒构成可移动的非共格晶界, 因此胞状析出物只能向一侧生

长。这种生长是依靠片层的端向延伸和侧向扩展来实现的。侧向扩展是指增加片层, 这是通

过原有片层伸出分枝或重复交替形核来完成的。图 11-50表示了过饱和固溶体 α′以胞状转

变方式析出α+ β的过程。

图 11-50 过饱和固溶体 α′以胞状转变方式析出 α+ β的过程

③ 胞状析出物长大时,溶质原子的分配是通过其在析出相与母相之间的界面扩散来实

现的。扩散距离通常小于 1μm, 与片间距在同一数量级。溶质原子的扩散距离很短, 这是不

连续沉淀区别于连续沉淀的主要特征之一。

11. 6. 2 长大理论

理论的出发点是将析出物—基体界面的迁移归结为溶质的重新分布。而溶质的重新分

布是其沿析出物—基体边界扩散的结果。

设想析出物—基体界面是具有一定厚度 d 的平面,如图 11-51 所示。当长大进行时, 成
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分为 Cα′的母相离开这一边界,而成分为 Cα和 Cβ的析出相则进入这一边界。在边界内, 溶质

图 11-51 不连续沉淀长大的计算模型

原子通过界面扩散,移离 α片的前沿,并进入

β相的前沿。这样 β相获得的溶质原子通量

可以写成

J β=
1

dβ ¡¤1
dm
dt

= v( Cβ - Cα′)

( 11-117)

式中, v 为界面向母相推进的速度; dβ·1 为

β相与母相界面的表面积; Cα′为 β相前沿母

相的平均浓度。

另一方面, 由于每一 β片在边界上从两

个方向接受溶质流, 所以向 β片扩散的截面

积为 2( dβ·1)。而边界上的扩散是从 α片的

中心线向β片的边缘进行的, 由于β片的厚度远小于 α片的厚度, 因此扩散距离近似地等于

λ/ 2。若 α片中心线处的边界成分取为 Cα′, 且 β- α界面上可以达到局部平衡, 放在 β- α界

面处的边界成分取为平衡值 Cα。因此, 沿边界驱动扩散的浓度梯度就是( Cα′- Cα) / (λ/ 2)。则

沿边界向β片扩散通量为

J (边 ) =
1

2( d ¡¤1)
dm
dt

= D B
Cα′- Cα
λ/ 2

( 11-118)

式中, DB 是晶界扩散系数;λ是相邻β片或相邻α片的间距。

在准稳态扩散近似的条件下, β相获得溶质的速度必等于沿界面扩散向 β片供给溶质

的速度。合并式( 11-117)和( 11-118) , 可以得到

v =
4d D B

λdβ
( Cα′- Cα)
( Cβ - Cα′)

( 11-119)

根据质量守恒原则,则 α片和β片的平均成分必与基体成分相等:

Cβ ¡¤
dβ
λ

+ Cα′1 -
dβ
λ

= Cα′ ( 11-120)

其中 Cα′为 α片的成分,一般高于其平衡成分 Cα,由式( 11-120)可得到

dβ=
( Cα′- Cα′)
( Cβ - Cα′)

λ ( 11-121)

将式( 11-121)代入式( 11-119)中, 则有

v =
4DB d
Qλ2

Cβ - Cα′
Cβ - Cα′

( 11-122)

其中, Q= ( Cα′- Cα′) / ( Cα′- Cα) , 它表示在原始过饱和度( Cα′- Cα)中, 由母相 α′实际上转移

到β相的分数。这一数值是可以测出的。由于通常 Cβm Cα′, Cβm Cα′, 因此式( 11-122)中括号

中的一项接近于 1,这样最后可以简化为

v =
4D B d
Qλ

2 ( 11-123)

  值得注意的是,按上述晶界扩散的模型, 有 v∝DB /λ
2
的关系;而溶质按体扩散方式通过

基体α′向β相重新分布时,由类似的分析可得 v∝D /λ, 其中D 为体扩散系数。式( 11-123)中
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有一个难于测定的参量 d , 一般估计约为 0. 5nm。一些研究结果表明, 不连续沉淀时的溶质

重新分布是通过界面扩散,界面推进速度与 λ
2 成反比, 符合式( 11-123)。

一般认为, 高的晶界形核几率、高的晶界扩散系数、高的析出驱动力是促进不连续沉淀

的重要因素。

11.7 沉淀强化机制

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。因获得第二相的工艺不

同,按习惯, 第二相强化有不同的名称:① 通过相变热处理获得的, 称为析出硬化、沉淀强化

或时效硬化;② 通过粉末烧结获得的,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。

11.7.1 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 11-52。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 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( Orow an )于 1948年提出的, 通常称为奥

罗万机制。

图 11-52 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

b
d
2

, T 为位错的线张力。由于 T≈
1
2

Gb
2
, b

为柏氏矢量的模,经简化得 Δτ≈
Gb
d
。较复杂的分析,可得
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Δτ∝
Gbf

1
2

r
ln

2r
r 0
≈ αf

1
2 r

- 1
( 11-124)

式中,常数 α对刃型位错是 0.093, 对螺型位错是 0.14; f 是颗粒的体积分数。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 f
1 / 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。

11.7.2 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 11-53( a )给出了位错切过颗粒的显微

照片,图( b)为示意图。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为柏氏矢量的模) , 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

( a)

图 11-53 位错切过第二相颗粒

( a ) N i-19% Cr-6% A l 合金中位错切过 Ni3A l 颗粒的透射电子显微相 ( b) 示意图
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图 11-54 "在 Ni(○) Al(●)基体中,

全位错切割有序 Ni3Al

颗粒产生反相畴界

Δτ=
1. 1

α

σ
3 / 2

f
1/ 2

Gb2 r 1/ 2 ( 11-125)

式中, α是位错线张力的函数, 等于 a ln
d
r 0

, a 是一个系

数, 对刃型位错, a 取 0.16, 对螺型位错, a 取 0.24;σ是

界面能;其它符号同前。

② 位错扫过有序结构时会形成错排面或叫做反相

畴,如图 11-54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- 7
J/ cm

2 , 而反相畴

界面能 σA 约为( 100～300)× 10
- 7

J / cm
2
。由于形成反相

畴界所增加的临界切应力值为

Δτ= 0. 28
σ3/ 2

A f 1/ 3

G b
2

¡¤r
1
2 ( 11-126)

  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 ( 11-125)、( 11-126) , 强化效果与体积分

数及颗粒半径的关系, 大约为 Δτ短∝f
1/ 3～1 / 2· r

1/ 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. 4E

3
ε

3
b

πT ( 1 + ν)
3

1
2

f 5 / 6 r 1 / 2 ( 11-127)

式中, E 为杨氏模量; T 为位错线张力;ν为泊松比;ε是错排度δ的函数;其它符号同前。

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∝f
1 / 2～ 5/ 6
· r

1/ 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 r
1/ 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 f
1 / 2～ 5/ 6
变化。

图 11-55 颗粒强化效果与颗粒半径的关系

11.7.3 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( 11-124) , Δτ绕≈αf
1
2 r

- 1
,Δτ绕 与颗粒

半径的关系如图 11-55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
n
r

1
2 ,其变化规律如图 11-55中曲线 B 所示。图中实线, 是优先发生的过程, 可
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以看出,当颗粒较小时, 位错以切割颗粒的方式(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 r C。可以粗

略地对 r C 进行估算。对于绕过机制有Δτ绕≈
Gb
d

;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= 2rbσs ,所以有

Δτ切 =
2r Cσs
bd

=
Gb
d

则

r C =
Gb2

2σs
( 11-128)

上式的最佳颗粒半径 r C 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 r C =

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。

11.7.4 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,每立方厘

米内的成核密度为 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% N i, 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

N i3 Mo, N i3T i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( 10
1 2
～10

13
/ cm

2
) , 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( t horia dispersed nickel alloy) ,含有 2%体

积的 T hO 2 , 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 T hO2 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, T hO2 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

疲劳与抗拉强度的比值,也不易发生疲劳软化。
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11. 8 过冷奥氏体的等温转变及连续转变曲线

  奥氏体冷却至临界温度以下,处于热力学不稳定状态, 随时间变化要发生分解转变。这

图 11-56 �奥氏体不同冷却方式示意图

1——等温冷却 2——连续冷却

种在临界点以下存在且不稳定的、将要发生转变的

奥氏体,称为过冷奥氏体。

在热处理工艺中, 钢在奥氏体化后通常有两种

冷却方式:一种是连续冷却方式,如图 11-56 曲线 1

所示,钢从高温奥氏体状态一直连续冷却到室温;一

种是等温冷却方式,如曲线 2所示, 将奥氏体状态的

钢迅速冷却到临界点以下某一温度保温,让其发生

等温转变,然后再冷却下来。

11. 8. 1 过冷奥氏体的等温转变曲线

11. 8. 1. 1 曲线特点

  过冷奥氏体等温转变曲线或等温转变图为过冷奥氏体等温转变的综合动力学曲线, 它

表明转变所得的组织和转变量与转变温度和时间的关系 (因此又称为T T T曲线 ) , 是钢在

不同温度下的等温转变动力学曲线(图 11-57( a ) )的基础上测定的。即将各温度下的转变开

图 11-57 共析钢等温转变曲线

( a ) 不同温度下的等温转变动力学曲线

( b) 等温转变曲线 ( C 曲线 )

始时间和终了时间标注在温度—时间(对数)坐标系中, 并分别把开始点和终了点连成两条

曲线,得到转变开始线和转变终了线, 如图11-57( b)所示。根据曲线的形状,一般也简称为 C

曲线。

在 C曲线的下面还有两条水平线: Ms 线和

M f 线,它们为过冷奥氏体发生低温转变的开始

温度和终了温度。

C 曲线表明, 在 A1 以上, 奥氏体是稳定的,

不发生转变, 能长期存在;在 A 1 以下, 过冷奥

氏体不稳,要发生转变。从纵坐标至转变开始线

之间的线段长度表示不同过冷度下奥氏体稳定

存在的时间, 即过冷奥氏体等温转变开始所经

历的时间,也就是转变的孕育期。孕育期的长短

表示过冷奥氏体稳定性的高低, 反映过冷奥氏

体的转变速度。从图 11-57可以看出, 在曲线的

“鼻尖”处(约 550℃) 孕育期最短, 过冷奥氏体

的稳定性最小。“鼻尖”将曲线分成两部分。在

上面随温度下降(即过冷度增大)孕育期变短,

转变速度加快;在下面, 随着温度下降孕育期增

长, 转变速度变慢。在靠近 AC 1点和 Ms 点温度

附近, 过冷奥氏体比较稳定, 孕育期较长, 转变
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速度很慢。过冷奥氏体转变速度随温度变化的这种规律,是由两种相互矛盾的因素造成的:

图 11-58 }共析钢等温转变温度和

转变速度的关系

随温度降低,一方面, 奥氏体与其转变产物的

自由能差 ΔG, 即转变的驱动力增大;另一方

面,转变所必要的原子的扩散能力(扩散系数

D )降低。结果在某个温度(即“鼻尖”温度)出

现最佳转变条件,如图 11-58所示。高于此温

度时, 自由能差 ΔG 起主导作用;低于此温度

时,扩散系数 D 起主导作用。

研究表明, 根据转变温度和转变产物不

同, 共析钢 C 曲线由上至下可分为三个区:

A C1～ 550℃之间为珠光体转变区; 550℃～

M s 之间为贝氏体转变区; Ms～Mf 之间为马氏体转变区。由此可见, 珠光体转变是在不大过

冷度的高温阶段发生的, 属于扩散型相变;马氏体转变是在很大过冷度的低温阶段发生的,

属于非扩散型相变;贝氏体转变是中温区间的转变, 属于半扩散型相变。

11. 8. 1. 2 影响 C曲线的因素

C 曲线的位置和形状与奥氏体的稳定性及分解转变的特性有关, 而后二者又决定于化

学成分, 对于钢来说特别是决定于碳含量和合金元素,还有奥氏体的原始状态、内应力和塑

性变形量以及内部缺陷等。

( 1) 碳含量

一般说来,随着含碳量的增加, 奥氏体的稳定性增大, C 曲线的位置向右移。这里指的碳

含量是奥氏体的而不是钢的碳含量。对过共析钢, 加热到 AC1以上一定温度时, 随钢中碳含

量增大,奥氏体碳含量不增高, 而未溶渗碳体量增多,因它们能作为结晶核心, 促进奥氏体分

解,却使 C 曲线左移。过共析钢只有在加热到 AC m以上,渗碳体完全溶解时, 碳含量的增加才

使 C 曲线右移。因此,在一般热处理加热条件下,碳使亚共析钢 C 曲线右移, 使过共析钢 C

曲线左移,而共析钢 C曲线最靠右边(最稳定) , 见图 11-59。

图 11-59 碳含量对碳钢 C 曲线的影响

另外,亚共析钢、过共析钢与共析钢不同,在奥氏体转变为珠光体之前, 有先共析铁素体

或渗碳体析出。所以亚共析钢 C 曲线的左上部多一条先共析铁素体析出线 (见图 11-59
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( a ) ) ,过共析钢多一条二次渗碳体的析出线(见图 11-59( c) )。

( 2) 合金元素

除 Co和 Al( w A l > 2. 5% )以外, 所有合金元素的溶入均增大过冷奥氏体的稳定性, 使 C

曲线右移。其中 Mo 的影响最为剧烈, W 次之, Mn 和 N i的影响也很明显, Si、Al 影响较小。

钢中加入微量的 B 可以显著提高过冷奥氏体的稳定性,但随着含碳量的增加, B 的作用逐渐

减小。

N i, Si, Cu 等非碳化物形成元素以及弱碳化物形成元素 Mn, 只使 C 曲线的位置右移,

不改变 C 曲线的形状,与碳钢的 C 曲线相似,见图 11-60( a )。Cr , Mo, W , V , T i等碳化物形

成元素不但使 C曲线右移, 而且改变 C曲线形状, 如图 11-60( b)、( c)所示, C 曲线分离成上

下两个部分,形成了两个“鼻子”, 中间出现了一个过冷奥氏体亚稳区域。C 曲线上面部分相

当于珠光体转变区, 下面部分相当于贝氏体转变区。造成这种现象的原因是合金元素对 C

曲线鼻部位置有着不同的影响。Si, T i, V , Mo, W 等合金元素使珠光体鼻温上升,而 Ni, Mn,

Cu 等元素则使其下降。

图 11-60 合金元素对钢 C 曲线的影响

( a ) Ni 的影响 ( b) C r 的影响 ( c) W 的影响

应当指出, 对于碳化物形成元素, 尤其是 V, T i, Nb, Zr 等强碳化物形成元素, 当其含量

较多时,能在钢中形成稳定的碳化物, 在一般加热温度下不能溶入奥氏体中而以碳化物形式

存在,则反而降低过冷奥氏体的稳定性, 使 C 曲线左移。

( 3) 奥氏体状态的影响

钢的原始组织越细小,成分越不均匀, 加热温度越低,加热速度越快, 保温时间越短, 未

溶第二相越多,则过冷奥氏体分解的孕育期越短, 等温转变速度越快,使 C曲线左移。

( 4) 应力和塑性变形的影响
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过冷奥氏体发生转变时伴随比容的增大,因此加拉应力会促进奥氏体转变。而在等向压

应力下, 原子迁移阻力增大, 使 C, Fe 原子扩散和晶格改组变得困难, 从而减慢奥氏体的转

变,使 C曲线右移。

对奥氏体进行塑性变形使点阵畸变加剧并使位错密度增高, 有利于 C 和 Fe 原子的扩

散和晶格改组。同时形变还有利于碳化物弥散质点的析出,使奥氏体中碳和合金元素贫化,

因而促进奥氏体的转变,使 C曲线左移。

11. 8. 2 过冷奥氏体的连续冷却转变曲线

( 1) 曲线特点

钢的连续冷却转变是指在一定冷却速度下过冷奥氏体在一个温度范围内所发生的转

变。对应的曲线即为过冷奥氏体连续冷却转变曲线, 又叫 CCT 曲线, 图 11-61给出了示意

图 11-61 �共析钢的连续冷却

转变曲线(示意图)

图。为了得到 CCT 曲线,将钢加热到奥氏体状态, 以不

同速度冷却, 测出其奥氏体转变开始点和终了点的温

度和时间,并标在温度—时间(对数)坐标系中, 分别连

接开始点和终了点即可。图 11-61 中, P s 线为过冷奥

氏体转变为珠光体的开始线, P f 为转变终了线, 两线

之间为转变的过渡区。K K′线为转变的中止线, 当冷却

到达此线时,过冷奥氏体中止转变。

由图 11-61 可知, 共析钢以大于 Vk 的速度冷却

时, 由于遇不到珠光体转变线, 得到的组织为马氏体,

这个冷却速度称为上临界冷却速度。Vk 愈小, 钢越易

得到马氏体。冷却速度小于 Vk′时, 钢将全部转变为珠

光体。Vk′称为下临界冷却速度。Vk′愈小, 退火所需的时

间愈长。冷却速度处于 Vk—Vk′之间(例如油冷)时, 在

到达 K K′线之前, 奥氏体部分转变为珠光体, 从 K K′

线到 M s 点, 剩余的奥氏体停止转变,直到 M s 点以下时, 才开始转变成马氏体,过 Mf 点后马

氏体转变完成。

( 2) 连续冷却转变曲线和等温转变曲线的对比

连续冷却转变过程可以看成是无数个温差很小的等温转变过程的总和,故转变产物是

不同温度下等温转变组织的混合。但由于冷却速度的不同以及系列产物孕育期的差别, 使某

一温度范围内的转变得不到充分的发展。因此,连续冷却又有下述区别于等温转变的特点。

① 在共析钢和过共析钢中, 连续冷却时不出现贝氏体转变。这是由于奥氏体碳浓度高,

使贝氏体孕育期大大延长, 在连续冷却时贝氏体转变来不及进行便冷却至较低的温度。同

样,在某些合金钢中, 连续冷却时不出现珠光体转变也是这个原因。

② 如图 11-62 所示, 连续冷却转变曲线(虚线)位于等温转变曲线(实线 )的右下方, 在

合金钢中也是如此,这说明连续冷却转变的孕育期较长, 要求的转变温度更低。

③ 与等温转变 C 曲线珠光体开始转变线相切的冷却速度 Vk″并不等于前面提到的上临

界冷却速度 Vk ,见图 11-62。但由于连续冷却转变曲线比较复杂而且难以测试, 也可以用Vk″

定性比较钢淬火时得到马氏体的难易程度,定量估计 Vk″为 Vk 的 1.5 倍。
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图 11-62 共析钢的连续冷却转变曲线和等温转变曲线的比较及转变组织

( 3) 连续冷却转变曲线的应用

根据连续冷却转变曲线,可以获得真实的钢的临界淬火速度 Vk。而 Vk 表示钢接受淬火

的能力, 亦表示钢淬火获得马氏体的难易程度, 它是研究钢的淬透性、合理选择钢材和制定

正确热处理工艺的重要依据之一。例如钢淬火时的冷却速度必须大于图 11-61中的 Vk , 而

铸、锻、焊后的冷却希望得到珠光体型组织,则冷却速度必须小于图中的 Vk′。

连续冷却转变曲线是制定钢正确的冷却规范的依据。根据此曲线还可以估计淬火以后

钢件的组织和性能,如图 11-62所示。

11. 9 共 析 转 变

11.9.1 概述

  共析转变类似于共晶反应,其中二个固体相以相互协作的方式从母相中形成长大, 其反

应可以用下式表示:

γ α+ β ( 11-129)

其中 α和β相在共析组织中呈片状交替分布,并且在α和 β晶体之间的公共界面上往往存

在着某种择优的位向关系。

对共析转变的研究最多的是 Fe-C合金。当含有大约 0.8% C的奥氏体冷却到 A1 温度
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以下时,奥氏体对于铁素体(α)和渗碳体( F e3C)同时呈过饱和状态,其反应是:

γ( 0. 77 % C)

(面心立方)  
α(～ 0. 02% C)

(体心立方)
+
 

F e3 C( 6 . 67% C)

(复杂单斜)
( 11-130)

钢中的这种共析组织由片层的α相和 Fe3C 相组成, 由于其侵蚀后在显微镜下的形态而得名

珠光体,并且沿用到其它所有共析转变产物上, 这种转变因而叫作珠光体转变。

从式( 11-130)可以看出,珠光体的形成包含着两个同时进行的过程:一个是通过碳的扩

散生成高碳的渗碳体和低碳的铁素体;另一个是晶体点阵的重构, 由面心立方的奥氏体转变

为体心立方点阵的铁素体和复杂单斜点阵的渗碳体。同时, 钢的共析转变还有下述的特征和

表象规律。

① 珠光体一般都是在晶界形核, 然后向晶内推进;在原始奥氏体晶粒内的一个珠光体

块,常常分成许多取向不同的胞块, 如图 11-63所示。

图 11-63 片状珠光体的片层间距和珠光体团示意图

( a ) 珠光体的片层间距 ( b) 珠光体团

② 转变温度愈低,珠光体转变愈快愈小。高温转变形成的珠光体, 其片层间距大约在

150nm～450nm 之间, 光学显微镜可显示其片层结构;较低温度下形成细片状珠光体,其片

层间距在 80nm～150nm 之间, 工业上叫做索氏体;在更低温度下形成片层间距为 30nm～

80n m的极细片状珠光体, 工业上叫做屈氏体。屈氏体的组织形态要通过电子显微镜才能显

示出来。

③ 不仅是 Fe3 C板的板面两侧, 而且在 Fe3 C 板的前沿,都是 α-Fe, 因此 Fe3 C 的继续生

长,是碳从 γ-Fe 通过 α-Fe 扩散至 Fe3C 的前沿。当然其中也有 Fe 的扩散。

④ 钢中常用的合金元素, 一般都推迟珠光体转变, 使恒温转变的 C 曲线的鼻尖向右移

动,从而增加钢的淬透性。这是合金结构钢中加入合金元素的主要原因之一。

11. 9. 2 形核长大的热力学及动力学分析

11. 9. 2. 1 形核过程

  珠光体形核过程的驱动力是化学自由能的降低(ΔGv ) , 因此, 必须冷却到 AC1点以下才

能发生珠光体转变。若 T 是转变温度,则 AC1 - T = ΔT , ΔT 叫作过冷度。ΔT 愈大, 则愈易形

核。形核过程有下述的热力学关系:

ΔGv =
(ΔT ) (ΔH v )

T 0
( 11-131)

式中, ΔGv 及 ΔH v 分别是单位体积的体系转变的自由能变化及相变潜热; T 0 是平衡温度。

形核过程的阻力是新相出现后引起的界面能和应变能的增加。此外,新相 Fe3 C及 α相中碳
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含量与母相γ不同,在形核乃至长大过程中, 必然有碳的扩散,因此, 形核速率及长大速率均

受激活扩散控制。实验结果指出, 在共析钢中, 几乎都是在晶界形核, 很可能是首先析出

F e3C, 然后按图 11-64所示的过程向晶内推进。这一方面是由于晶界是不均匀形核的位置,

可以降低界面能项, 从而降低形核功;另一方面奥氏体晶界可以富集碳, 因而 Fe3C 易于形

成。Fe3 C在晶界形成后, Fe3C/γ界面处的碳贫乏, 因而形成α相;这样形成的 F e3C+ α, 便构

成了珠光体的晶核。

图 11-64 珠光体形核长大过程示意图

珠光体晶核随后的长大是沿着两个方向进行的;一个是侧向长大, 通过片层数目的增加

向两侧长大;另一个是纵向长大, 即沿片层的方向纵向延伸。通过这两种方式, 使珠光体的体

积增加。因为在 0.8% C 钢的珠光体是片状长大的, 因此可以认为片状的形成和长大可以使

界面能和应变能导致的形核功较低。

由于界面能的因素,新相与母相之间存在着一定的晶体学关系。一些实验结果指出:

( 111) γ∥ ( 110) α∥≈ ( 001) F e
3

C

[ 110] γ∥ [ 111] α∥ [ 010] F e
3

C

( 11-132)

也是由于界面能的存在,珠光体形成后, 如在 A1 以下长期加热,片状 Fe3C 有球化趋势。这种

球化,减少了界面能, 从而降低总的界面能。

11. 9. 2. 2 珠光体长大的速率方程

在珠光体中, Fe3 C 片的中心到邻近 Fe3 C 片的中心, 或者铁素体片的中心到邻近铁素体

片的中心的距离,叫作片层间距(λ) ,因此在 λ范围内, 包括一片 F e3 C 和邻近的一片铁素体。

如图 11-65( a )所示, 当珠光体的界面由位置Ⅰ推进到位置Ⅱ时, 母相 γ的成分由于扩

散转变为成分不同的α相和 Fe3C 相, 珠光体界面前碳的传输过程如图( b)所示。珠光体界面

附近碳的浓度分布如图( c)所示。与此同时增加了 α/ Fe3 C 间的界面, 其界面能为相变的阻

力。

为了导出珠光体长大的速率方程,我们从分析实际相图与理论相图的差别入手。λ= ∞

的平衡相图就是由化学自由能曲线求得的理论相图, 也就是通常所见的相图, 其中, 排除了

界面能的影响;λ= λ
*

(某一确定值)的平衡相图是按考虑了界面能后的总自由能曲线求得的

相图。两种相图的差别如图 11-66所示。

在温度为 T
*
时,α, γ, F e3C 的自由能曲线如图 11-67所示。由图可见, α相及 Fe3 C 的自

由能随λ值增加而减小, 这是因为界面能减小所致。由图中公切线的切点可以定出各相界面

的浓度,并由表 11-5给出。不同片层间距情况下的相图由图 11-68给出。
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图 11-65 片状珠光体形成时碳的扩散示意图

( a ) 珠光体界面的推进 ( b) 珠光体界面前碳的传输过程 ( c) 珠光体界面附近碳的浓度分布

图 11-66 实际相图与理论相图的差别

实线——λ= ∞的相图 ;  虚线——λ= λ* 的相图

图 11-67 �随片层间距增加 , α相及 Fe3C 的自由能

降低(温度为 T * 时)

图 11-68 不同的片层间距时 ,珠光体相界面浓度

( a ) λ> λ* 的情况 ( b) λ= λ* 的情况 ( c) λ< λ* 的情况
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表 11-5 片层间距 λ不同时 ,各相界面的浓度①

片层间距

λ

α/γ界面 γ/ Fe3 wC 界面 α/ Fe3 .C 界面

α相 γ相 γ相 Fe3 �C α相 Fe3 �C

λ> λ* Cα Cγα CγC CC C0 E
α CC

λ= λ* C*α C*γ C*γ CC C*α CC

λ< λ* / C*γ C*γ / / /

  ① 在 λ< λ* 的情况下只能存在 γ相 , 浓度为 C*γ≈ 0. 8%碳。

下面导出珠光体长大的速率方程。设碳原子在界面附近的 γ相内横向扩散,如图 11-65

所示,碳原子沿 y 方向由 α/γ界面扩散到 Fe3 C/γ界面。

设珠光体界面沿 x 方向长大速率为 v, 则对于λ> λ
*
的情况,有下述的近似关系:

( Cγα- C*γ ) v ≈ Dγ
( Cγα- CγC )
λ/ 2

( 11-133)

即

v ≈ 2Dγ( Cγα - CγC ) /λ( Cγα- C
*
γ ) ( 11-134)

更精确的解应为

图 11-69 �珠光体长大速率 v 与

珠光体片间距的关系

v = 2Dγ C∞γα - C∞γC 1 -
λ*

λ
/λ( Cγα- C*γ )

( 11-135)

式中, C
∞
γα、C
∞
γC为理论平衡相图(λ= ∞时)的界面浓度。

由式( 11-135)可知, λ= λ
*
时, 珠光体的长大速率

为零;而 λ= 2λ
* 时, 珠光体纵向长大速率最大, 如图

11-69所示。实验观察表明, 实际的片间距与过冷度成

反比, 通常在高温下约为 1μm, 而在低温时约为

0.1μm。但实际所观察到的片间距大于 2λ
*

, 这就是

说,片间距并不完全由最大长大速率的判据所确定。

11. 9. 2. 3 珠光体转变量与转变温度和时间的关系

为讨论方便, 设相变产物的每一个核都呈球形长大, 并设各个方向长大速度 G都相同,

还忽略临界晶核的体积, 若 τ及 t 分别是孕育期和转变时间, 则恒温长大时, 每一个核在时

刻为 t 时的体积 V′为

V′=
4
3
πG

3
( t - τ)

3
( 11-136)

  令 N
·
为单位体积中, 单位时间内形核的数目, 也就是形核的速率; V母 为母相的原始体

积; f 是相变产物的体积分数。则残余的母相体积为( 1- f ) V母 ;故在 dt 内,形核的总数为:

N = N¡¤ ( 1 - f ) V母 dt ( 11-137)

合并上列二式,得到 dt 内相变产物的体积 dVN 为:

dVN = N¡¤ ( 1 - f ) V母 dt ¡¤
4
3
πG3 ( t - τ) 3 ( 11-138)

·106·



若 VN 用 f 表示,即 f = VN / V母 ,则 dVN = V母 dt, 代入上式并化简,得到:

df =
4
3
πG3 N¡¤ ( 1 - f ) ( t - τ) 3 dt

即

df
1 - f

=
4
3
πG3 N¡¤ ( t - τ) 3 dt ( 11-139)

假定 G及 N
·不随时间而变, 并注意到时间为( t- τ)时, f = 0,则对上式积分得到:

f = 1 - exp -
πN¡¤G3 ( t - τ) 4

3
( 11-140)

若τn t,或者 t从 τ开始算起, 则

f = 1 - exp -
πN¡¤ G3 t 4

3
( 11-141)

  在推导上面的公式时,虽然做了一些假设, 但此结果可以推广为一般的表达式。只是在

转变后期, 由于各处晶粒向外长大, 邻近的相变产物相碰,发生冲突, 使长大受到限制,因此

式( 11-134)难于适用于转变后期的情况。

11. 9. 3 先共析转变

如图 11-70所示, 亚共析钢或过共析钢从单相奥氏体冷却进入复相区时, 必须析出(或

沉淀出)铁素体或渗碳体。这种转变, 叫作先共析转变;所析出的铁素体及渗碳体, 分别叫作

先共析铁素体及先共析渗碳体,总称为先共析转变产物。

图 11-70 先共析转变的过冷度示意图

从相图来看, ACm线是一种固溶线, Fe3C 在γ-F e

中的固溶度随着温度的升高而增加, 先共析渗碳体

沉淀时, 基体(γ相)中的碳含量是贫化的, 这种沉淀

与 11.2 节中讲到的过饱和固溶体脱溶类似;但是

A C3线 (或叫作 γ相线 ) 则不然, 它也是一种“固溶

线”, 表明α相在 γ相的固溶度曲线, 不过,固溶度却

是随着温度的升高而降低的,与液相线相似。先共析

铁素体沉淀时,基体 (γ相)中的碳含量是富集的, 下

面主要讨论这种先共析转变。

转变温度高时(图 11-70中 T 1 ) ,ΔT 较小, 推动力 ΔGv 较小,而扩散则较快,因而晶界区

初生的铁素体通过碳向奥氏体扩散而各向同性地长大, 并向晶内推进, 形成如图 11-71( a )

所示的近似等轴的铁素体晶粒。碳不停地向晶内奥氏体富集,终于达到共析成分, 转变为珠

光体。

转变温度低时(图 11-70中 T 2 ) , ΔT 较大, 推动力ΔGv 也较大, 但扩散却较慢。在这种推

动力较大而扩散又慢的情况下, 转变往往选择界面能较小、应变能也较小的途径进行, 即 α

与 γ晶体以一定关系的半共格界面快速地向晶内推进, 形成如图 11-71( b)所示的魏氏体组

织。这种铁素体的惯析面是{111}γ, 约有 4°～20°的偏差。这种铁素体组织与奥氏体组织大约

有如下的晶体学关系

{110}α∥ {111}γ,〈111〉α∥〈110〉γ ( 11-142)
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图 11-71 先共析铁素体形核长大示意图

( a ) 晶界铁素体 ( b) 魏氏组织铁素体

  一般说来,在大晶粒中, 魏氏体片较难发生冲突,因而容易观察到。魏氏体片形成过程中

以及形成后,α相中的碳扩散至α/γ相界面, 在此发生浓度突变。碳不断扩散至奥氏体中, 逐

渐富集,当达到共析成分时, 便在魏氏组织间形成珠光体。

图 11-72 α推进时界面的浓度分布

图 11-72 示出了在α相的加厚过程中, α/γ相界面的

浓度分布。γ相转变为 α相碳的减少量等于界面附近 γ

相中碳的富集量。这种情况与图 11-35所示的情况在扩

散的边界条件方面,是完全一致的。二者的差别在于, 图

11-35中沉淀相的溶质浓度高于基体;而图 11-72的沉淀

相 α中,碳含量低于基体 γ。遵循同样的步骤, 得到相同

的解:

x = α1 D t ( 11-143)

α1 =
Cα/ γγ - Cγ

( Cγ - Cα)
1/ 2

( C
α/γ
γ - Cα)

1/ 2 ( 11-144)

  从上列二式及实验结果( x 及 t)计算出的扩散系数,与碳在奥氏体中的扩散系数( D
γ
C )基

本上相同,因此晶界铁素体的加厚过程, 是由碳从α/γ界面朝 γ方向扩散的过程控制的。因

此,先共析转变是一种优先在晶界形核、扩散控制长大的固态转变;只是由于过冷度不同, 先

共析铁素体具有不同的形貌而已。

11.9.4 珠光体的组织特点及力学性能

根据渗碳体的形状,珠光体分为两种:一种是片状珠光体, 它是由一片铁素体和一片渗

碳体相间排列而成的, 如图 11-73 所示;另一种是粒状珠光体, 其中渗碳体呈颗粒状均匀分

布在铁素体的基体上,如图 11-74所示。

根据片层间距(见图 11-63)的大小, 珠光体又可分为珠光体、索氏体 (细珠光体)、屈氏

体(极细珠光体)三种。表 11-6列出共析钢的珠光体转变产物的形成温度、片层间距和硬度

值。从中可以看出, 转变温度越低,即过冷度越大, 则形成的珠光体组织越细、片间距越小、硬

度越高。

表 11-6 共析钢的珠光体转变产物

组织类型 形成温度/℃ 片层间距 λ/μm 硬度 HRC

珠光体 A 1 �～680 > 0 �. 4 5 e～27

索氏体 680 !～600 0 �. 4～0. 2 27 |～38

屈氏体 600 !～500 < 0 �. 2 38 |～43
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图 11-73 片状珠光体组织

( a ) 珠光体 ( b) 索氏体 ( c) , ( d ) 屈氏体

图 11-74 粒状珠光体组织
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  片状珠光体的性能主要取决于片层间距, 片层间距越小, 则珠光体的强度和硬度越高,

图 11-75 +共析钢珠光体的力学性能与片

间距和转变温度的关系

同时塑性和韧性也变好,如图 11-75所示。这是

由于珠光体的基体相是铁素体, 很软, 易变形,

主要靠渗碳体片分散其中来强化。渗碳体的强

化作用并不是依靠本身的高硬度, 而是依靠相

界面强化。渗碳体与铁素体的相界面增加了位

错运动的阻力,因而提高了强度和硬度。渗碳体

片越厚,则片间距越大,相界面积越小, 强化作

用也越小。同时, 渗碳体片越厚,越不易变形, 而

易脆裂,形成大量微裂纹, 降低塑性和韧性。所

以, 珠光体的片层间距越大, 则强度越低, 塑性

越差。反之,渗碳体片越薄, 越容易随同铁素体

一起变形而不脆裂。而且,相界面积越大, 对位

错运动的阻力越大,强度越高。这就是冷拔钢丝

要求必须具有索氏体组织才容易变形而不致拔

断的原因。而且, 冷塑性变形可使索氏体的亚晶

粒细化,形成由许多位错网络组成的位错壁。这

种位错壁彼此之间的距离, 将随着变形量的增

大而减小,与此同时强化程度增大。

此外,渗碳体的形状对于珠光体的性能也有重要影响。在相同硬度下, 粒状珠光体比片

状珠光体的综合力学性能优越得多,见第 12 章的图 12-45及有关介绍。

11.10 贝氏体转变

钢在珠光体转变温度的低温一侧或其以下,马氏体转变温度以上的温度范围内, 过冷奥

氏体将发生贝氏体转变,又称中温转变。在贝氏体转变的温度范围内, 在温度上端的转变产

物,叫上贝氏体;在温度下端的转变产物,叫下贝氏体。

11.10.1 贝氏体转变的特点

( 1) 贝氏体转变是一个形核与长大过程

贝氏体是 α相(α-Fe ) + Fe3C 的复相组织, 转变的化学反应式与珠光体转变一样, 都是

因成分进而结构和相发生了变化的转变:

γ α+ Fe3 C ( 11-145)

但是, 贝氏体转变的温度低于珠光体转变, 因而过冷度 ΔT 大, 从式( 11-131)可以近似地看

出, 贝氏体转变的驱动力 ΔGv 较大, 而下贝氏体的相变驱动力更大。既然, 贝氏体转变是成

分发生了变化的转变,它就需要原子扩散来完成这种转变。但是,贝氏体的转变温度较低, 也

只有间隙原子能完成短程的扩散。

贝氏体转变也是一个形核和长大的过程。转变通常需要一定的孕育期,在孕育期内, 由

于碳在奥氏体中重新分布,造成浓度起伏, 随着过冷度增大,奥氏体成分越来越不均匀, 进而
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形成富碳区和贫碳区,在含碳较低的部位首先形成铁素体晶核。上贝氏体中铁素体晶核一般

优先在奥氏体晶界贫碳区上形成,下贝氏体由于过冷度大, 铁素体晶核可在奥氏体晶粒内形

成。铁素体形核后,当浓度起伏合适且晶核尺寸超过临界尺寸时便开始长大, 在其长大的同

时,过饱和的碳从铁素体向奥氏体中扩散, 并于铁素体板条之间或在铁素体内部沉淀析出碳

化物。通常,上贝氏体的长大速度取决于碳在奥氏体中的扩散, 而下贝氏体的转变速度取决

于碳在铁素体中的扩散。因此,贝氏体转变速度远比马氏体低。

( 2) 贝氏体转变是通过切变方式进行的

以下几个实验事实支持贝氏体转变是通过切变方式进行的。

① 最有力的证据是表面浮凸效应。

② 贝氏体中铁素体与奥氏体保持共格联系并在特定晶面上析出。例如, 在中、高碳钢

里, 上贝氏体中铁素体的惯习面近于{111}γ, 而下贝氏体的惯习面近于{225}γ, 分别与低碳

马氏体和高碳马氏体的惯习面相同。

③ 贝氏体中铁素体与母相奥氏体保持严格的晶体取向关系。例如, 共析钢在 350～

450℃之间形成的上贝氏体中, 铁素体与奥氏体间存在西山关系: ( 111) γ∥ ( 110) α, [ 211] γ∥

[ 110] α;而共析钢在 250℃形成的下贝氏体中, 铁素体与奥氏体中的位向关系符合 K-S 关

系: ( 111) γ∥( 110) α, [ 110] γ∥[ 111] α。此外,上、下贝氏体中渗碳体与母相奥氏体、渗碳体与

铁素体之间也都遵循一定的晶体学取向关系。

④ 为了减少阻力、快速推进, 铁素体一般为板状, 这样可以减少应变能。这种形貌与切

变进行的马氏体相似。

为什么在 M s 点以上贝氏体温度范围内, 贝氏体中的铁素体可以通过马氏体机制形成

呢? 图 11-76可示意地说明这个问题。图中在 Fe-Fe3 C相图上画出马氏体相变平衡温度 T 0

图 11-76 #贝氏体中的铁素体可以

通过马氏体机制形成

及 M s。

设共析钢由奥氏体状态 T 温度过冷至 T′温度,

此时过冷奥氏体处于该成分钢的 Ms 点以上, 因此

不会发生马氏体型切变。同时由于铁原子不能扩散,

故不会发生珠光体转变。但此时碳原子仍可扩散。因

为过冷奥氏体是处于 ACm线 ES 的延长线 SR 之下

侧,所以有析出碳化物(或渗碳体)的趋势, 引起碳原

子在奥氏体中的扩散和重新分布, 形成富碳区和贫

碳区。这个过程可看作是贝氏体转变的孕育期, 可表

示为γ→γ(贫碳) + γ(富碳)。当贫碳区的奥氏体碳

浓度 (如图 11-76 中的 Z 点 )达到该成分奥氏体的

M s 点温度时,便发生马氏体型的切变。可见, 奥氏体

中局部含碳量降低为贝氏体转变创造了热力学条

件,从而使 α相切变共格型转变能在 M s 点以上温度进行。

( 3) 贝氏体中碳化物的分布与形成温度有关

奥氏体在中温区不同温度保温,由于贝氏体中碳化物分布不同, 可以形成不同类型的贝

氏体。

1) 无碳化物贝氏体
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在亚共析钢中,当贝氏体的转变温度较高时, 首先在奥氏体晶界上形成铁素体晶核。随

着碳的充分扩散,铁素体长大, 形成条状。伴随着这一相变过程, 铁素体中的 C 原子将逐渐

脱溶, 并扩散穿过共格界面进入奥氏体中, 从而得到由板条铁素体组成的无碳化物贝氏体,

见图 11-77( a )。由于形成温度高,过冷度小, 新相和母相自由能差小,故铁素体板条数量少,

板条较宽,板条间距离较大。未转变的富碳奥氏体在继续保温过程中转变为珠光体或冷却至

室温时转变为马氏体,也可能以残余奥氏体形式保留下来。

图 11-77 贝氏体转变示意图

( a ) 无碳化物贝氏体 ( b) 上贝氏体

( c) 下贝氏体 ( d) 反常贝氏体 ( e) 粒状贝氏体

2) 上贝氏体

首先在过冷奥氏体晶界处或晶界附近的贫碳区生成铁素体晶核, 并且成排地向晶粒内

长大。与此同时, 条状铁素体长大前沿的 C 原子不断向两侧扩散, 而且,铁素体中多余的碳

也将通过扩散向两侧的相界面移动。由于碳在铁素体中的扩散速度大于在奥氏体中的扩散

速度,因而在温度较低扩散不充分的情况下, 碳将在晶界处发生富集。当富集的碳浓度相当

高时,将在条状铁素体之间形成渗碳体, 从而转变为典型的上贝氏体,见图 11-77( b)。

如果上贝氏体的形成温度较低或钢的碳含量较高, 上贝氏体形成时与铁素体条间沉淀

碳化物的同时,在铁素体条内也会沉淀出少量的弥散分布的渗碳体细小颗粒。

3) 下贝氏体

在中、高碳钢中, 如果贝氏体转变温度更低时,在铁素体以切变共格方式长大成透镜状

的同时,碳在奥氏体中的扩散更加困难, 而在铁素体中仍可进行。因而碳原子只能在铁素体

的亚晶界或某些特定晶面上偏聚,进而析出 ε-碳化物, 形成典型的下贝氏体,见图 11-77( c)。
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如果钢的碳含量相当高,而且下贝氏体的形成温度又不过低时, 形成的下贝氏体不仅在

片状铁素体中析出碳化物,而且在铁素体边界上有碳化物形成。

4) 反常贝氏体

上述几种贝氏体形成时,都是以铁素体作为领先相。如果钢的碳含量很高(一般均为过

共析钢) , 而贝氏体转变的温度较低时,将首先从奥氏体中析出渗碳体。针状渗碳体纵向长大

时也侧向长大,这样针状渗碳体周围的奥氏体碳含量降低, 从而形成铁素体。铁素体长大时,

C 从铁素体脱溶并扩散到侧面的奥氏体中, 因此又促进针状渗碳体的形成, 结果得到如图

11-77( d )所示的成排分布的反常贝氏体。当然, 如果转变温度过低,碳扩散困难, 也可能形成

单独的反常贝氏体组织。

5) 粒状贝氏体

粒状贝氏体的形成温度最高,碳的扩散系数较大, 碳在奥氏体中能长距离的扩散。在很

低的贫碳区形成α相。随着 α相的长大,碳几乎都富集到一些孤立的奥氏体“小岛”中去。α

相长大成大块状,含碳极低。这些高碳的奥氏体“小岛”形状很不规则,在随后的冷却过程中,

可能发生不同的变化。在室温下, 通常以存在马氏体—奥氏体组成物的情况居多, 如图

11-77( e)所示。

因此, 贝氏体转变是一种在中温以切变方式进行的、受扩散控制的、恒温形核恒温长大

的转变。这种转变机理的关键是转变温度—中温,转变温度的高低决定了过冷度和推动力、

扩散的快慢和方式、形变的方式以及产物的形貌等。因此, 贝氏体转变也叫作奥氏体的中温

转变。正因为是中温转变,所以组织比较复杂, 特别是加入合金元素以后,更是如此。

( 4) 合金元素对贝氏体转变的影响

可以从如下几个方面理解和研究合金元素对贝氏体转变的影响。

① 对相界线 A3 和 A1 的影响:这影响了转变的过冷度和驱动力。

② 对碳的活度和扩散系数的影响:这影响了扩散过程。

③ 对奥氏体强度的影响:这影响了切变过程的难易。

④ 对碳化物的影响:在钢中能形成稳定合金碳化物时, 由于合金碳化物的溶解度极低,

较易析出,故将影响贝氏体转变。

⑤ 对相界面的影响:合金元素可能富集在贝氏体组织的铁素体和尚未转变的奥氏体的

界面,从而影响了界面的迁移性。

上述这些影响较为复杂,并且是交互影响的, 要针对具体情况进行分析。

11.10.2 贝氏体的组织形态

贝氏体的组织形态多种多样,随着奥氏体的成分和转变温度不同而异。钢中贝氏体具有

两种典型形态:一种是羽毛状的上贝氏体,如图 11-78 所示。它形成于中温区的上部。另一种

是针片状的下贝氏体,如图 11-79所示。它形成于中温区的下部。

中、高碳钢上贝氏体在光学显微镜下的典型特征呈羽毛状(图 11-78( a) )。在电子显微

镜下, 上贝氏体由许多从奥氏体晶界向晶内平行生长的板条状铁素体和在相邻铁素体条间

存在的不连续的、短杆状的渗碳体所组成(图 11-78( b) )。与片状珠光体不同, 上贝氏体中铁

素体含过饱和的碳,其中有位错缠结存在。上贝氏体中铁素体条较宽, 其宽度随形成温度下

降而变细。上贝氏体中断续的渗碳体条分布在铁素体之间, 其主轴方向与铁素体板条长轴平
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( a )                     ( b)

图 11-78 上贝氏体

( a )                     ( b)

图 11-79 下贝氏体

行。上贝氏体中铁素体的形态与亚结构和板条马氏体相似, 但其位错密度比马氏体要低2～3

个数量级,约为 10
8
～10

9
cm

- 2
。

下贝氏体组织也是由铁素体和碳化物组成。在光学显微镜下观察, 下贝氏体呈黑色针

状,各个针状物之间都有一定的交角(图 11-79( a ) )。它可以在奥氏体晶界上形成。但大量的

是在奥氏体晶粒内沿某些晶面单独地或成堆地长成针叶状。下贝氏体铁素体的立体形态, 与

高碳马氏体一样,也呈双凸透镜状。在电镜下, 在下贝氏体针状铁素体内分布着微细的具有

六方点阵的 ε-Fex C 片状物。这些片状物平行排列并与铁素体长轴呈 55°～65°取向 (图

11-79( b) )。下贝氏体中的铁素体亚结构与片状马氏体不同,它具有高密度位错, 没有孪晶亚

结构存在,其位错密度比上贝氏体中铁素体的高。

11.10.3 贝氏体的性能

贝氏体的力学性能主要取决于其组织形态。贝氏体混合组织中铁素体、渗碳体及其它相
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的相对含量、形态、大小和分布等都会影响贝氏体的性能。

( 1) 铁素体的影响

贝氏体中的 α相呈条状或针状比呈块状具有较高的硬度和强度, 硬度可高出 HB100～

150。随转变温度下降,贝氏体中的α相由块状向条状、针状或片状转化。贝氏体中α相晶粒

(或亚晶粒)越小,强度越高, 韧性不仅不降低,甚至还有所提高。

( 2) 渗碳体的影响

在渗碳体尺寸大小相同的情况下,贝氏体中渗碳体数量越多, 硬度和强度越高,韧性、塑

性越低。渗碳体的数量主要决定于钢中的碳含量。当钢的成分一定时,随着转变温度的降低,

渗碳体的尺寸减少,数量增多, 硬度和强度增高,但韧性和塑性降低较少。

对于贝氏体来说,一般渗碳体是粒状的韧性较高,细小片状的强度较高,断续杆状或层

状的脆性较大,而当渗碳体等向均匀弥散分布时, 强度、韧性都较高。

( 3) 其它相的影响

与贝氏体相比,残余奥氏体是软相。如果贝氏体中含有少量奥氏体且其均匀分布时, 强

度降低较少,而且可以提高韧性和塑性。而当奥氏体含量较多时, 虽然会提高钢的塑性和韧

性,但会降低钢的强度, 特别是会降低钢的屈服强度和疲劳强度。

当贝氏体处理后有板条马氏体存在时, 会使钢的硬度、强度增高, 韧性稍有降低或不降

低。当马氏体为片状时,回火析出的碳化物沿孪晶界或马氏体晶界分布, 则会降低钢的冲击

韧性。

由于贝氏体处理的冷却速度较小,在贝氏体形成之前, 有可能发生珠光体转变, 转变的

产物通常是铁素体或铁素体加珠光体。与下贝氏体相比,会明显降低钢的硬度和强度;如果

是索氏体或屈氏体,则对钢的硬度、强度降低较少。

综上所述, 上贝氏体形成温度较高, 铁素体晶粒和碳化物颗粒较粗大, 碳化物呈短杆状

平行分布在铁素体板条之间,铁素体和碳化物分布有明显的方向性。这种组织状态使铁素体

条间易产生脆断, 铁素体本身也可能成为裂纹扩展的路径。如图 11-80所示,在 400～500℃

温区形成的上贝氏体不但硬度低,而且冲击韧性也显著降低。所以工程材料中一般应避免上

贝氏体组织的形成。

图 11-80 等温转变温度对共析钢力学性能的影响

下贝氏体中铁素体针细小而均匀分布,而且在铁素体内又沉淀析出细小、多量且弥散分

布的ε碳化物, 故位错密度很高。因此下贝氏体不但强度高,而且韧性也很好, 即具有优良的
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综合力学性能。生产上广泛采用等温淬火工艺就是为了得到这种强、韧结合的下贝氏体组

织。

11.11 有序—无序转变

11.11.1 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,叫做有序结构;趋于有序结构的过程叫

做有序化,所形成的有序结构的固溶体叫做有序固溶体。

有序化的推动力是固溶体中原子混合能参量 E m ,即要求

E m = E A B -
1
2

( E A A + E BB ) < 0 ( 11-146)

式中, E A B , E A A , E BB分别表示 A B, 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

图 11-81 Cu3Au 的德拜相示意图

( a ) 有序 ( b) 无序

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11-81。

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 11-82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 T C 时,长程有序完全消失。

图 11-82 反相畴
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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 - qr

qm - q r
( 11-147)

式中, qm , qr 及 q分别为完全有序、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 A m Bn 合金,若 m< n, 总原子数为 N , 则

qr =
N x A Z( 1 - x A )

1
2

N Z
= 2xA ( 1 - xA ) ( 11-148)

qm =
N x A Z
1
2

N Z
= 2x A ( 11-149)

式中, Z 为配位数, x A 为 A 原子的原子百分数。

对于 A B型合金, qr =
1
2

, qm = 1,则

σ=
q -

1
2

1 -
1
2

= 2q - 1 ( 11-150)

  对于 A B3 型合金, qr =
3
8

, qm =
1
2

,则

σ=
q -

3
8

1
2

-
3
8

= 8q - 3 ( 11-151)

  定义 A-B 二元合金的长程有序度 ω为

ω≡
p
α
A - x A

1 - x A
≡

p
β
B - x B

1 - x B
=

p - x
1 - x

( 11-152)

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 11-82( 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 A B型合金, 长程有序度为

ω= 2p
α
A - 1 = 2p

β
B - 1 = 2p - 1 ( 11-153)

  对于 A B3 型合金

ω=
p
α
A -

1
4

1 -
1
4

=
1
3

( 4pαA - 1)

=
pβB -

3
4

1 -
3
4

= 4p
β
B - 3 ( 11-154)
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  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 11-82( 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 a b有 9个同类原子对( A A 或 BB) , 但余下的 51个键仍是

异类原子对( A B) ,所以 σ仍相当高。但对照图( 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( a )中的小区域Ⅰ及Ⅱ为反相畴,或有序畴,畴间虚

线 a b为畴壁。

也可从过程的进行来理解 ω与 σ之间的关系。如图 11-82( a )所示, 由于跨过畴壁仍有

A A 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 ΔU 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 10
4
个原子,并可在 X 射线

衍射图谱上获得超结构线条时的有序状态叫做长程有序态。

② 虽然任何 E A B <
1
2

( E A A + E BB )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,或熔化或转变为其它固相。

11. 11. 2 有序合金类型

11. 11. 2. 1 以面心立方为基的超结构

  这类超结构主要存在于 Cu-A u, Cu-P t 以及 F e-N i, Al-N i 等合金系中, 主要有 Cu3 Au

型、CuAuⅠ型、CuAuⅡ型、以及 Cu Pt 型。

图 11-83 Cu3Au 结构

( a ) 无序固溶体 ( b) Cu3A u 型超结构

图 11-84 CuAuⅠ型超结构

 

( 1) Cu3 Au 型

成分相当于 Cu3 A u 的合金在高温为无序固溶体, Cu, A u 原子统计均匀分布在面心立方

点阵上(见图 11-83( a ) )。当缓冷至 390℃以下时, Cu, A u 原子呈有序排列。Cu 原子占据立

方体的 6 个面心, Au 原子占据 8 个顶角,见图 11-83( b)。具有 Cu3 A u 型超结构的有序合金

还有 Cu3 Pt , Cu3 Pd, A g3 Pt , A u3 Mn, N i3 Al, N i3Si, N i3 Mn, N i3 Pd, N i3P t, Co3 Al, Pd3 Fe 等。
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( 2) CuAuⅠ型

成分相当于 CuA u 的合金, 在 385℃以下具有 CuA uⅠ型超结构, 它具有正方点阵, A u 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 11-84所示。由于 Cu 原子较小, 这种层状结构使 c/ a 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

结构的合金尚有 F ePt , N iPt , AlT i等。

( 3) CuAuⅡ型

在 385～410℃之间, Cu, Au 原子呈特殊的有序排列, 形成图 11-85 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

图 11-85 CuAuⅡ型超结构

胞 Cu, A u 原子排列彼此交换, 相当于沿[ 001]及[ 100]方向平移
c
2
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
1
2

( a + c) ,得到图

11-85所示的正交晶胞, 其 c/ a = 1, b= 10. 02a。

( 4) CuPt 型

Cu 原子和 Pt 原子在( 111)面上逐层相间排列,如图 11-86( a )所示。由于 Cu 和 Pt 原子

大小不同,至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

Cu3 Pt 5 时, 所有的原来由 Cu 原子组成的( 111)面上原子排列均如图 11-86( b)所示, 构成一

种新的超结构类型。

图 11-86 Cu-Pt 合金超结构

( a ) C uP t 超结构 ( b) Cu 3P t 5 成分

时 , 富 Cu 的 ( 111)面上原子分布

图 11-87

( a) CuZn型超结构 ( b) C uZn 有序化后由体心立方点阵

变为两个穿插的简单立方点阵
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11. 11. 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

11-87 所示。属于这种类型的合金有 FeA l, F eSi, F eT i, CuF e, CuBe, A gZn, AgCd, AuCd,

CoAl 等。

( 2) Fe3 Al 型

如图 11-88所示, Fe3 Al 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。F e原子占据 a、c、d 三种位置: a 位置为大

立方体的面心以及八角, 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 原子则占据其它 4个不相邻小立方

图 11-88 Fe3Al 型有序固溶体 图 11-89 Mg3Cd 型超结构

体的体心( b位置) , 共 4 个原子。属于这种类型的合金还有 Fe3 Si、Cu 3A l等。

顺便指出,三元的磁性合金 Cu2MnA l( H eusler 合金)也具备这种结构, 其中 Al 及 Mn

分别占据 b及 d 位置,而 Cu 则占据 a 及 c位置。Cu 2MnGa , Cu 2MnIn 及 Cu 2MnSn 也具备类

似的结构。

11. 11. 2. 3 以密排六方为基的超结构

Mg3 Cd 型超结构的有序化转变温度为 150℃,其 c/ a = 1. 610,如图 11-89所示。以密排

六方为基的超结构还有 MgCd3 , MoCo3 等。

11. 11. 3 有序—无序转变的热力学分析

11. 11. 3. 1 有序度和温度的关系及居里点的确定

  利用式( 11-152)ω的定义及斯特林近似式, 组态熵为

S = kln
N !

R! W !
= k( N lnN - RlnR - WlnW) ( 11-155)

将 α中 A 与 β中 B对换一次, 则增加了两个排“错”了的原子, 即 ΔW = + 2, 减少了两个排
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“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 ) = 2kln
R
W

( 11-156)

  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
N

E BB +
W
N

E A B + Z
R
N

E A A +
W
N

E A B

 - Z
R
N

E A B +
W
N

E A A - Z
R
N

E A B +
W
N

E BB

= -
Z
N

( R - W ) ( 2E A B - E A A - E BB )

= - 2ZE mω ( 11-157)

在简化上式过程中,利用了 ω的定义式( 11-152)及合金交互作用能 E m 的定义。

应用恒温恒容的平衡条件,即 ΔF = ΔU- TΔS = 0, 并代入式( 11-156)、( 11-157) ,得到

ZE m

kT
= -

1
ω

ln
R
W

= -
1
ω

ln
1 + ω
1 - ω

( 11-158)

为简化书写,令

θ= -
ZE m

kT
( 11-159)

代入式( 11-158)得到

1 + ω
1 - ω

= eωθ ( 11-160)

变换为下式

ω=
e
ωθ

- 1
e
ωθ

+ 1
( 11-161)

分子及分母各乘以 e
- ωθ/ 2 , 得

ω= tgh
ωθ
2

= t gh -
ZE m

2kT
ω ( 11-162)

上式便是所求的解。应用图解法可求出ω与 T 的关系。令 x = ωθ/ 2, 则:

ω=
2x
θ

= -
2kT
ZE m

x ( 11-163)

在ω-x 坐标系中, 上式为一直线(见图 11-90) , 其斜率为( - 2kT / ZE m )。由于 E m < 0, 故温度

愈高,直线愈陡。将 x 值代入式( 11-162) :

ω= tghx = t gh -
ZE m

2kT
ω ( 11-164)

上式为双曲正切函数, 即图 11-90中曲线。这条曲线与式( 11-163)不同温度的直线的交点,

便是不同温度的ω(图 11-91)。这便是有序度与温度的关系。
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图 11-90 确定长程有序度 ω的方法 图 11-91 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 T C 的确定方法。由图 11-90可以看出,当 x = 0, 则ω=

0, 这时双曲正切函数曲线的斜率 dtghx / dx = 1。要ω有大于零的解,则图 11-90 中直线的斜

率应小于 1, 即温度超过某一临界温度( T c ) , 则 ω都是零。从式( 11-163)的直线斜率为 1 的

条件得到临界温度 T c 的表达式

T c = -
ZE m

2k
( 11-165)

由于 E m < 0, 故 T c 为正值; E m 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,故 T c 愈高。

11. 11. 3. 2 有序—无序转变中的一级相变和二级相变

图 11-92示意地表示了 CuZn 型及 Cu3 Au 型的长程有序度 ω及短程有序度 σ随温度变

图 11-92 有序度随温度的变化

( a) CuZn ( b) Cu3A u

化的关系。升温时, CuZn 型的ω及σ是在一个范围内逐渐下降的,在临界温度 T c, 并没有一

个突然的下降, 从而无序化 (β′→β) 时 U 及 H 通过 T c 是逐渐变化的, 这便是二级相变;

Cu3 A u 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 T c, U 及 H 有不连续的变化, 这属于一级相变。

11.11.4 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:
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① 形核 克服形核功而形成有序畴的核心。

② 生长 有序畴向无序区扩展, 一直长到与其它正在生长中的有序畴相遇, 见图

11-93。

图 11-93 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。

( 1) 均匀有序化过程

对于 A B型合金, 根据式( 11-152)或式( 11-153)占对了阵点的原子占总原子的百分数

p
α
A =

1
2

( 1 + ω) = p
β
B ( 11-166)

占错了阵点的原子占总原子的百分数

p
β
A =

1
2

( 1 - ω) = p
α
B ( 11-167)

反应速度为

dp αA
dt

= K 1p βAp αB - K 2 pαA pβB ( 11-168)

或

图 11-94 �原子在超点阵中的势能

以及原子跳跃 , 跳跃速

率为 K 1 及 K 2

           2
dω
dt

= K 1 ( 1 - ω)
2

- K 2 ( 1 + ω)
2

( 11-169)

速度常数 K 1 及 K 2 可用下式表示

K 1 = νexp -
θ

RT
( 11-170)

K 2 = νexp -
θ+ ΔU

RT
( 11-171)

式中, ν为原子振动频率;θ为扩散激活能;ΔU 为有序

化能。

图 11-94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, 这正是形核长
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大理论所预期的,如图 11-95所示。从图中可以看出不同温度下 dω/ dt 随ω的变化。ω低时,

dω/ dt 为零;当 ω为 0.5 左右时, dω/ dt 取最大值, 特别是当温度刚好低于 T c= 205K 时, 最

为明显。

图 11-95 对 A3 B合金计算的有序化速度

dω/ dt 随合金而异, 对于 CuZn, 由于 dω/ dt 大, 实际上不可能通过淬火而保留无序态;

而 A3 B 型合金的 dω/ dt 都远低于 AB 型合金。如图 11-95所示, 当温度低于 T c 时,速度( dω/

dt) 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,

Cu3 A u 可以相当容易地通过淬火而保留无序态。

( 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 =

4πG
3
t

2
dt, 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 = 4πG3N t 2 dt( 1 - f ) ( 11-172)

得 t 时刻有序的体积分数

f = 1 - exp -
4
3
πG3 N ( t) t 3  ( 11-173)

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
( 11-174)

式中, D ( T )为扩散系数; a 为原子间距。

定性地理论预测,有序度随时间的变化规律为

ωe ff =∫ωf (ω) dV/ V ( 11-175)

  ( 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 11-96 @Cu3Au 型有序畴( A, B, C, D)的

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 11-87)。这种反相畴界易于移动, 形成不了亚稳

的结构, 易于粗化。Cu3 Au 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 11-96示出 Cu3 A u 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

( UA P B ) , 则式( 11-174)中的ΔU 为

ΔU ≈
UA P B L

2

L 3 a
3

( 11-176)

式中, L 为畴的平均直径; a
3
为原子体积。代入式( 11-174)得到:

G =
dL
dt

=
D
kT

UA P B a
3

L
=

K
L

( 11-177)

对式( 11-177)积分得

L 2 - L 2
0 = 2K t ( 11-178)

在 Cu3 A u 合金中,当 L 在 100 到 80nm 范围, 若考虑到真正的初始畴尺寸 L 0 的分布, 则上

式得到证实。

11. 11. 5 有序强化

镍基合金中有 Ni3 T i类型的γ′相,γ′相具有 Cu3 Au 型的有序结构。位错如果在一完全有

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 11-97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, 其与基体的界面能为 10～30mJ/ m
2
, 而反相畴界能约高一个数量

级, 为 100～300mJ/ m
2
) ,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
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图 11-97 位错对滑移造成反相畴界面增加

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( 11-126)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 Cu3 Au 结构的有序相, 其中镍基合

金中的析出相 N i3 Al 的效果就十分显著。由于位

错对的间距约为 10nm, 而析出相 Ni 3T i的尺寸恰

巧相当于这一数值或稍小一些, 这时位错切过

N i3 Al 时并不存在位错对, 位错扫过 N i3 Al 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。

11.11.6 其它有序—无序转变简介

广义上讲,任何相变都会涉及到有序程度的变化。如表 11-7所示, 作为有序化参数也各

式各样。实现有序度的变化可以采取扩散迁移的方式, 也可采取位移或畸变的方式, 如图

11-98所示。下面针对固态有序—无序转变中的铁电相变、铁磁相变、超导相变分别加以简

单介绍。

表 11-7 各种系统中相变的有序化参数

系  统 相  变 有序化参数

液体-气体 凝聚/蒸发 密度差

二元液体混合物 分  离

向列液体 取向有序

量子流体 正常液体 超流体

液体-固体 熔化/结晶

磁性固体
铁磁相变( T c) 自发磁化强度 M

反铁磁相变( T N ) 亚点阵磁化强度 M S

固态二元混合物 分  离 成分差 ΔC= C( 2 �) - C( 1)

AB 型合金 亚晶格有序

介电固体 铁电相变( T C ) 极化强度 P

反铁电相变( T N ) 亚点阵极化强度

分子晶体 取向有序

  具有电滞回线的晶体称为铁电体。铁电体是在一定温度范围内含有能自发极化, 并且自

发极化方向可随外电场作可逆转动的晶体。非铁电体中不出现自发极化, 其中顺电体的介电
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图 11-98 固体中各种有序—无序转变的可能方式

常数随温度的升高而减小。

铁电—顺电相变的临界温度称为居里温度 T c。在低温时由电偶极矩的相互作用使偶极

矩呈有序排列,从而显示铁电性, 在 T c 以上这种有序排列被破坏, 自发极化随温度的升高而

消失,从而呈非铁电性。

在铁磁体中电子的自旋和磁矩作有规则的排列,即使外加磁场为零, 铁磁体也具有磁矩

(自发磁矩)。图 11-99表示自旋电子的有序排列,其中除反铁磁体外均有自发磁矩,称为饱

和磁矩。铁磁—顺磁相变, 即由有序的铁磁相转变为无序的顺磁相, 相变温度为居里温度

T c ,当 T > T c,自发磁化消失。

图 11-99 铁磁体、反铁磁体及亚铁磁体的自旋电子排列

对于超导相变来说,正常态时处于热激发的电子在超导态时部分或全部成为有序, 从而

表现出超导特性。
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习  题

11-1 说明下列名词或概念的物理意义:

( 1) 一级相变和二级相变, ( 2) 共格和非共格界面, ( 3) 失配度, ( 4) 过冷度, ( 5) 临界形

核功, ( 6) 脱溶, ( 7) 形核长大, ( 8) 调幅分解, ( 9) 亚稳相和平衡相, ( 10) 等温转变曲线,

( 11) 连续冷却转变曲线, ( 12) 共析转变, ( 13) 先共析转变, ( 14) 珠光体转变, ( 15) 贝氏体

转变, ( 16) 胞状转变, ( 17) 颗粒粗化, ( 18) 惯析面, ( 19) 魏氏组织, ( 20) 长程有序, ( 21) 短

程有序, ( 22) 反相畴界。

11-2  已知 ΔG= - bn(ΔGv - ΔGε) + an
2/ 3
σ表示含 n 个原子的晶胚形成时所引起系统

自由能的变化,式中, ΔGv 为形成单位体积晶胚时的自由能变化;σ为界面能;ΔGε为应变能;

a , b为系数,其数值由晶胚的形状决定。试求晶胚为球状时的 a 和 b值。假定 ΔGv、ΔGε、σ均

为常数,试导出球状晶核的形核功 ΔG
*
。

11-3 固态相变时, 设单个原子的体积自由能变化为 ΔGv = 200ΔT / T c , 单位为J / cm
3
,

临界转变温度 T c= 1000K ,应变能ΔGε= 4J / cm
3 , 共格界面能σ共格= 4× 10 - 6

J / cm
2 , 非共格界

面能σ非共格= 4× 10- 5
J/ cm

2 , 非共格时可忽略应变能,试计算:

( 1) ΔT = 50℃时的临界形核功 ΔG
*
共 格与 ΔG

*
非共 格之比;

( 2) ΔG
*
共 格= ΔG

*
非共 格时的 ΔT。

11-4 β相在α相基体上借助于γ相非均匀形核, 假设界面能σαβ、σαγ、σβγ互相相等, 试证

图 11-100

( a ) 单球冠形 β核心 ( b) 双球冠形 β核心

明:

( 1) 当形成单球冠形 β核心时 (见图

11-100( a ) ) , 所需的临界形核功是均匀形核

的一半;

( 2) 当形成双球冠形 β核心时 (见图

11-100( b) ) ,临界形核功是均匀形核的
5

16
。

11-5 已知 α相中析出 β相, 其非共格

界面能为 0. 5J/ m
2
,共格界面能为 0. 05J/ m

2
, 两相接触角为 60°, 忽略应变能,问:

( 1) 若在晶粒内及晶界都是非共格形核, 则何处形核率大?

( 2) 若在晶粒内是共格形核, 在晶界是非共格形核, 核胚为圆盘状, 厚度和直径之比

t/ D= 0. 08, 则何处形核率最大?

11-6  已知 α, β, γ, δ相的自由能曲线如图 11-101所示, 从热力学角度判断浓度为 C0

的γ相及 δ相中应析出的相,并说明理由, 同时指出在所示的温度下平衡相(稳定相)及其浓

度。

11-7 设成分为 x 0 的合金在 T 温度时效时, 发生脱溶分解, α( x
0

)′ →Aβ( x
2

) + B α( x
1

) , 式

中 A、B 表示摩尔分数, 如图 11-102 所示,试求:

( 1) 形成新相核胚时的形核驱动力;

( 2) 脱溶分解过程的相变驱动力(设为理想溶液)。

11-8 在规则溶液模型中 α相析出 β相的总驱动力 ΔG可近似表达为:
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图 11-101 α, β,γ,δ相的自由能曲线 图 11-102 脱溶合金的相图

ΔG = RT x 0 ln
x 0

x e
+ ( 1 - x 0 ) ln

( 1 - x 0 )
( 1 - x e)

- 2Ω( x 0 - x e) 2

式中, x 0 为α相中的溶质摩尔分数; x e 为析出后 α相中溶质的摩尔分数。

( 1) 设 T = 600K , x 0 = 0. 1, x e = 0. 02,Ω= 0, 使用上述表达式估计 α→α′+ β时的总驱动

力;

( 2) 假如合金经过热处理后具有间距为 50nm 的弥散相析出, 计算每立方米的 α/β总

界面积(设析出物为立方体) ;

( 3) 假如 σαβ= 200× 10- 3
J/ m

2 , 则每立方米合金总界面能为多少? 每摩尔合金总界面能

为多少? ( Vm = 10 - 5
m

3 / mol)。

( 4) 若界面能同上, 则合金还剩多少相变驱动力?

11-9 ( 1) 对稀溶液和理想溶液, 证明新相形核驱动力近似为 (假设 x
β
B = 1) ΔGn = RT

ln
x 0

x e
,式中 x 0 和 x e 的意义同习题 11-8;

( 2) 利用习题 11-8的数据,计算 ΔGn ;

( 3) 假定为均匀形核, 计算临界形核半径。

11-10 A 组元和 B 组元形成规则溶液,具有正的混合溶化热, 其自由能表达式为:

G = x AGA + x BGB + Ωx A xB + RT ( xA lnx A + x Blnx B)

假定 GA = GB = 0,试推导发生调幅分解的临界温度 T c。

11-11 Al-2% Cu(摩尔分数)合金进行时效硬化, 先从 520℃淬至 27℃, 3h 后, 在此温

度形成平均间距为 1. 5× 10
- 6

cm 的 GP 区。已知 27℃时, 铜在铝中的扩散系数 D = 2. 3×

10
- 2 5

cm
2
/ s , 假定过程为扩散控制, 试估计该合金的空位形成能及淬火空位浓度 (假设淬火

过程中无空位衰减)。

图 11-103 碳化物起始形状

11-12 一显微组织中的碳化物形状如图 11-103所示, 试推断经一定时间的高温扩散

后,碳化物将取什么形状。

11-13 假设在固态相变过程中, 新相形核率 N
·和

长大率 G为常数, 则经 t 时间后所形成新相的体积分数

χ可用 Johnson-Mehl 方程得到,即

χ= 1 - exp -
π
3

N¡¤ G3 t 4
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已知形核率 N
·= 1000/ ( cm

3
·s ) , G= 3× 10

- 5
cm / s, 试计算:

( 1) 相变速度最快时的时间;

( 2) 过程中的最大相变速度;

( 3) 获得 50%转变量所需的时间。

11-14 假设将 0. 4% C 的 Fe-C合金从高温的单相 γ状态淬冷的 750℃时,从过冷γ中

析出了一个很小的α晶核。

( 1) 在 Fe-C 相图下方, 作出α、γ与 Fe3 C在 750℃时的自由能-成分曲线;

( 2) 用作图法求出最先析出晶核的成分, 并加以说明。

11-15 假定在 Al( F CC,原子最大间距为 0.3nm)基固溶体中, 空位的平衡浓度 ( n/ N )

在 550℃时为 2× 10- 4 ,而在 130℃时可以忽略不计。问:

( 1) 如果所有空位都构成 GP 区的核心,求单位体积中的核心数目;

( 2) 计算这些核心的平衡距离。

11-16 已知 Fe-0. 4% C 合金奥氏体(γ)在 500℃时
�2 G
�C2 > 0,判断此合金在 500℃时:

( 1) 发生下列反应的可能性:γ→γ′(富碳) + γ″(贫碳) ;

( 2) 发生先共析铁素体析出反应 γ→α+ γ′(γ′碳浓度比 γ更高)时, 碳原子扩散的方式

是上坡扩散还是正常扩散,说明理由, 并作示意图表示。

11-17 纯铁在 950℃渗碳, 表面碳浓度达到 0.9% , 缓慢冷却后,重新加热到 800℃继续

渗碳,试列出:

( 1) 刚达到 800℃时工件表面到心部的组织分布区域;

( 2) 在 800℃长时间渗碳后(碳气氛为 1.5% C)的组织分布区域, 并解释组织形成的原

因;

( 3) 在 800℃长时间渗碳后缓慢冷却至室温的组织分布区域。

11-18 若金属 B 溶入 FCC 金属 A 中, 试问合金有序化的成分更可能是 A3 B 还是

A 2 B? 为什么? 试用 20个 A 原子和 B 原子作出原子在 F CC 金属( 111)面上的排列图型。

11-19 ( 1) 试求含 48% Zn (摩尔分数)黄铜的长程有序参数 S (假定所有的锌原子处

在体心,铜原子处在角位置)。

( 2) 一个含 55% Cu(摩尔分数)的黄铜试样, 85%的铜原子占据晶胞角 (完全无序时为

BCC 结构) ,问多少分数的锌原子占据体心位置?

11-20 在含 75% Cu(摩尔分数)的 Cu3 Au 试样中, 长程有序参数是 0.90, 计算铜原子

位于面心位置和金原子位于晶胞位置的分数。
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第 12 章 固态相变 (Ⅱ )

     ——马氏体相变

  如第 11章图 11-61所示, 奥氏体从高温冷却时,若冷却速度足够快, 能避免在冷却过程

发生高温转变及中温转变, 则保存下来的奥氏体将在 Ms 到 Mf 的温度范围内转变为马氏

体。

马氏体是马氏体相变的产物。与马氏体相变相关的过程可表示为:

固态相变

扩散式(否)

位移式

改组:在一个晶胞内进行(否)

均匀点阵形变或点阵畸变

以体积变化为主(否)

以切变为主:存在不畸变面

因此, 马氏体相变是无扩散相变, 相变过程中只有晶格的改变而没有成分的变化;新相总是

沿一定的晶体学面(惯析面)形成;新相与母相之间有严格的取向关系, 靠切变维持共格联

系。

马氏体相变不限于钢,只要冷却速度快到能避免扩散型相变, 因此也不限于一般意义上

的快冷,原则上, 所有的金属及合金的高温不稳定相都可以发生马氏体转变。而且, 不少的非

金属晶体也有这种转变。例如, 钢中的奥氏体转变为马氏体, Cu-A l 合金的 β—β′转变,

Cu-Sn , Cu-Zn 合金中的 β—β′转变, In-T i 合金中的 F CC→F CT 转变, Au-Cd 合金中 BCC

(β1 )→斜方(β′)转变, 金属 Zr 的 BCC→HCP 转变, Li中 FCC→H CP 转变, Co 中的 F CC→

H CP 转变, ZrO2 由四方相向单斜相的转变,以及 U 中复杂正方点阵相转变为斜方点阵相等

等,均属于马氏体相变。

12.1 马氏体相变的基本特性

12.1.1 无扩散性

  马氏体相变中没有原子的混合和再混合,新相保留了与母相完全相同的成分, 有以下的

实验事实为依据:

① 在新相的显微组织上未发现第二相;

② 以碳钢为例,实测的马氏体含碳量与母相相同;

③ 有些马氏体的有序结构与母相相同。可见, 在马氏体相变中没有发生原子的扩散混

合。在马氏体转变中原子间距离并不发生显著变化。换句话说,原子的相对运动极小, 并小

于原子间距(与扩散控制的相变大不相同! )。最近邻仍是最近邻, 在基体中的短程有序在马

氏体中仍然保持。

实际上, Fe-C 及 F e-Ni 合金中马氏体的形成速度很高, 在- 20℃到- 195℃范围内, 每

·626·



一片马氏体形成的时间约为 0. 05—0. 5μs。在这样低的转变温度, 原子扩散的速度很慢, 要

达到这样快的转变速度,是不可能通过单个原子跳跃的扩散方式的。因此, 无扩散性是马氏

体转变的基本特性。

与扩散控制的相变具有更多的“散漫”特性(即有大量的单独的原子运动)不同, 马氏体

转变具有“严谨”特性,即转变是大量原子协同运动的结果。通常这两种转变的动力学是不同

的。

12.1.2 马氏体相变是点阵畸变式转变 ,有其特定结构, 是低温亚稳相

以碳钢为例,马氏体转变的始态是奥氏体(γ) ,终态是马氏体( M) ,转变的反应式是

γ M ( 12-1)

母相(γ)与新相( M)的成分相同,但晶体结构不一样。γ是面心立方( F CC)晶体,而 M 是体心

正方晶体( BCT ) ,后者的轴比( c/ a )取决于含碳量。

马氏体转变的冷却速度要使 FCC 的 γ-Fe 中的大多数固溶碳原子能保留在 α-Fe 相固

溶体内,或简单地说, 钢中的马氏体就是碳在α-Fe 中的过饱和固溶体。

那么, 在马氏体转变的过程中, F CC 是如何变成 BCT 的呢? 为此要分析作为间隙原子

的碳原子的举动。

在 FCC(或 HCP)点阵结构中,按硬球模型, 有两种间隙位置,如图 12-1所示。其间隙大

小为

四面体间隙

八面体间隙
            

d 4 = 0. 225D

d 6 = 0. 414D
( 12-2)

式中, D 是母体原子的直径, d 4 和 d 6 是两类位置中的最大间隙直径。在γ-Fe 中,室温时 D =

0. 252nm ,因此 d 4 = 0. 056nm , d 6 = 0. 1044n m, 也就是说, 只有直径小于或等于 0. 056nm 和

图 12-1 在 FCC 或 HCP 点阵 结构中间隙原子的可能位置

( a) 四面体位置      ( b ) 八面体位置

0. 1044nm 的间隙原子才能够分别放置在四面体和八面体的间隙处而不扭曲点阵。而碳原

子的直径大约为 0. 154nm, 这意味着固溶体中含有的碳原子必定会引起奥氏体出现相当大

的畸变,而八面体间隙应当是最合适的位置。

在 BCC 点阵中也有两种间隙位置

四面体间隙

八面体间隙
            

d 4 = 0. 291D

d 6 = 0. 155D
( 12-3)

BCC 点阵尽管比 FCC有更多的自由空间, 但由于可能的间隙位置数量较多,因此每个间隙

原子可以使用的空间要比 FCC 的小[比较式( 12-2)、式( 12-3) ]。虽然 d 6〈d4 , 然而铁基固溶

·726·



体中碳和氮的测量证明, 这些间隙原子实际上是更多地占据 BCC 点阵中的八面体间隙位

置,见图 12-2( a ) ;这就引起了 BCC 点阵相当大的畸变, 见图 12-2( b)。据推测, BCC点阵在

〈100〉方向上较弱, 因此间隙原子多集中在此方向上;同时, 在钢中只有相当少量的〈
1
2

0 0〉

位置被碳或氮占据。尽管如此, 马氏体点阵还是歪扭变成了 BCT 结构, 如图 12-2( c)所示。在

- 100℃没有碳扩散的条件下, 由 X 射线衍射所做的测量证明, BCT 点阵的 c/ a 比值由下式

给出

c/ a = 1. 005 + 0. 045C ( 12-4)

由这些结果可见, 点阵在一个方向( z )上的畸变引起了在垂直于 z 的两个方向( x , y )上的收

缩,这实际上说明了在马氏体相变中, 碳间隙原子发生了短程迁移, 并形成了一定的长程有

序分布。

图 12-2 碳原子在马氏体相变中的作用

( a ) BCC 点阵中间隙原子的可能位置 ( b) 为接纳一个碳原子 (直径 0. 154nm,

比可利用的空间 0. 0346nm 尺寸大得多 )所造成的大的畸变 ( c) a 轴和 c 轴随碳含量的变化

12.1.3 伴随马氏体相变的宏观变形——浮凸效应

在马氏体相变中,除体积变化之外, 点阵形变在转变区域中产生形状改变, 这在抛光的
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表面上产生浮凸或倾动,并使周围基体发生畸变, 如图 12-3、图 12-4所示。若预先在抛光的

  �图 12-3 马氏体片形成引起的表面浮凸

(表面上的划痕直线 S S 在马氏体转变中被切移成曲线

S T T′S′,表明由于切变产生了表面浮凸 )

表面上划有直线刻痕, 发生马氏体转变之

后,由于倾动使直线刻痕产生位移, 并在相

界面处转折, 变成连续的折线。图 12-4 为

F e-33. 2% N i中马氏体片的显微结构。

以上的实验事实说明, 马氏体片是以

两相交界面为中心发生倾斜, 倾斜方向与

晶体位向有严格关系, 在此过程中交界面

并未发生旋转;在表面上, 划痕方向发生简

单的改变说明相变导致均匀变形或切变;

划痕不断开、在表面上的连续性表明交界

面未发生畸变, 界面在变形中继续保持平

面。

图 12-4 Fe-33. 2% Ni 中马氏体片的显微结构

12.1.4 在马氏体相变过程中存在宏观不畸变面——惯析面

马氏体总是在母相的特定晶面上析出, 伴随着马氏体相变的切变,一般与此晶面平行,

此晶面为基体与马氏体相所共有,称为惯析面。惯析面只是宏观上无畸变、无转动, 并且一般

不属于有理指数的晶面。它是一个半共格的、具有高度活动性的相间界。

惯析面通常以母相的晶面指数来表示, 见表 12-1。钢中马氏体的惯析面随着含碳量及

形成温度不同而异。含碳低于 0.4%时为{111}γ;在 0.5%～1. 4%之间时为{225}γ;高于

1.4%时为{259}γ。随着马氏体形成温度的下降, 惯析面向高指数方向变化。

惯析面实际的晶面指数可以由 X射线衍射等方法测出。测量结果表明, 马氏体惯析面

的位向不是完全一致的, 不同马氏体片的惯析面有一定的分散度。即使对同一成分的钢来

说,也会因马氏体片析出的先后不同、马氏体片的形貌不同,其惯析面有所差异。
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表 12-1 马氏体相变中晶体学关系

合    金 转 变 类 型 取 向 关 系 惯 析 面 马氏体亚结构

Fe-( 0 `～0. 4) % C FCC BCT ( 111 X)γ∥( 011)α′ {111 U}γ 位  错

〔101 X〕γ∥〔111〕α′

Fe-( 0 `. 5～1. 4) % C FCC BCT ( 111 X)γ∥( 011)α′ {225 U}γ 位  错

〔001 X〕γ∥〔111〕α′ 孪  晶

Fe-( 1 `. 5～1. 8) % C FCC BCT ( 111 X)γ∥( 011)α′ {259 U}γ 孪  晶

〔112 )〕γ∥< 011> α′

Fe-( 27 �～34) % Ni FCC BCC ( 111 X)γ∥( 101)α′

〔12 *1〕γ∥〔101〕α′ ～{259 �}γ 孪  晶

Fe-( 11 �～19) % Ni FCC BCT ( 111 X)γ∥( 011)α′

 -( 0 [. 4～1. 2) % C 〔101 X〕γ∥〔111〕α′ {259 d} 孪  晶

Fe-( 7 `～10) % Al FCC BCT ( 111 X)γ∥( 011)α′

 -2 -% C 〔101 X〕γ∥〔111〕α′ {3 �, 10, 15}γ 孪  晶

Fe-( 2 `. 8～8) % Cr FCC BCT — {225 U}γ 位  错

 -( 1 [. 1～1. 5) % C 孪  晶

Fe-( 0 `. 7～3) % N FCC BCT — — —

Fe-( 13 �～25) % Mn FCC HCP {111 !}γ∥{0001}HCP {111 U}γ —

〔112 !〕γ∥〔1100〕HCP

Fe-( 17 �～18) % Cr FCC BCC {111 X}γ∥{011}α′ {225 U}γ 位  错

 -( 8 [～9) % Ni 〔001 X〕γ∥〔111〕α′

FCC HCP {111 C}γ∥{0001}ε′ {111 U}γ 层  错

〔11 �0〕γ∥〔1120〕ε

Co FCC HCP — {111 U}γ 层  错

T i BCC HCP — — —

T i-( 2 X～5. 4) % Ni BCC HCP — — —

Zr BCC HCP ( 110 J)γ∥( 0001) α {569 U}γ —

{145 U}γ

Li BCC HCP ( 110 A)γ∥( 0001)α′ {441 d} —

12.1.5 在基体点阵和马氏体点阵之间一般存在着确定的位向关系

由于马氏体转变时新相和母相始终保持切变共格性, 因此马氏体转变后新相和母相之

间存在确定的位向关系。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,见表 12-1。由于基体中通常存在若干组这样的元素, 所以从一单个基体晶体可以产

生一族取向各不相同的马氏体晶体。

例如,对于铁合金的 X射线研究, 揭示了
γ→α′

A→M
马氏体转变遵守如下的取向关系:

Fe-1. 4% C: ( 111) γ∥ ( 110) α′; [ 110] γ∥ [ 111] α′

(根据 K urdjumov and Sachs , 即 K-S 关系)

Fe-30% N i: ( 111) γ∥ ( 110) α′; [ 211] γ∥ [ 110] α′

(根据 N ish iyama and Wassermann,即西山关系)

上述关系与实际相比,一般可有几度的偏离。
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马氏体与母相之间的位向关系以及具有一定的惯析面对于研究马氏体转变机制、推测

马氏体转变时原子的位移规律提供了重要依据。

12.1.6 一个板条状或透镜状的马氏体通常具有内部结构

马氏体的内部结构包括许多的缺陷, 例如位错、层错、孪晶等, 这是滑移或孪生的结果。

一个晶体区域的马氏体转变可以看成两种切变过程, 如图 12-5 所示:① 均匀切变或称均匀

点阵变形,造成结构变化, 即由图( a )到图( b) ; ② 滑移或孪生, 分别见图( c) , ( d ) ,这两种“点

阵不变”的切变是整个马氏体转变不可分割的一部分, 这种补充变形在相当大程度上补充了

与点阵变形相联系的基体畸变,消除应力及部分应变能且不改变已形成的结构, 并达到宏观

不畸变的要求。一般把能够消除部分应变能的滑移和孪生都称为点阵不变形变。由此形成

的马氏体,内部含有大量的缺陷。

图 12-5 �一个晶体区域的马氏体转变( a )至( d )。它的外形可以

通过滑移( c)或孪生( d )而近似地恢复。

如果点阵不变形变是滑移,就得到板条马氏体;而如果是孪生,就得到透镜马氏体。在低

碳钢及低镍的 Fe-N i合金里, 产生板条马氏体;而在高碳钢及高于 30% Ni 的 Fe-Ni 合金

里,产生透镜马氏体。马氏体的亚结构请参照表 12-1。

板条马氏体显微组织示意如图 12-6所示。一个原始奥氏体晶粒可以形成几个位向不同

图 12-6 板条马氏体显微组织示意图

的晶区, 一个晶区有时又可被几个马氏体板条束所分

割, 每个马氏体板条束由排列成束状的细长的板条所

组成。晶区可以由两种板条束组成(见图 12-6中 B) ,

也可由一种板条束组成 (见图中 C) , 后者实际上是晶

区的大小等于马氏体板条束的大小。一个晶区内的两

种板条束之间由大角度晶界分开, 而一个板条束内包

括很多近于平行排列的细长的马氏体板条晶之间, 以

小角度晶界分开。每一板条晶为一单晶体, 宽度在

0. 025～2. 2μm 之间, 密集的板条之间通常由残余奥

氏体薄膜(≈200nm)分隔开。板条马氏体内有大量的

位错,其密度高达( 0. 3～0. 9)× 10
12

cm
- 2
。这些位错分

布不均匀,形成胞状亚结构, 称为位错胞。因此,板条马氏体又称位错马氏体。

透镜马氏体在光学显微镜下呈针状或竹叶状,其显微组织特征是马氏体片相互不平行,

在一个奥氏体晶粒内,第一片形成的马氏体往往贯穿整个奥氏体晶粒并将奥氏体晶粒分割

成两半, 使以后形成的马氏体长度受到限制,所以片状马氏体大小不一, 越是后形成的马氏

体片尺寸越小,如图 12-7( a )所示。马氏体周围往往存在残余奥氏体。透镜马氏体的精细亚
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图 12-7 透镜马氏体的特征

( a ) 组织示意图 ( b) 亚结构示意图

结构主要为孪晶,孪晶厚度约为 5nm 左右,因此, 透镜马氏体又称孪晶马氏体。图 12-7( b)表

示高碳型透镜马氏体在电镜下的精细结构示意图。在平行于透镜长轴的马氏体体中部, 有一

根或两根平行的直纹,称之为“中脊”。从空间来看, 中脊是一个面。中脊的地区, 在淬火后的

回火或淬火过程中的“自回火”,容易发生沉淀, 而且此部位容易腐蚀,可能是缺陷(如微细孪

晶)富集的地区。孪晶通常不扩展到马氏体的边缘区,在边缘区存在着高密度的位错。表12-2

中比较了两种马氏体的特征。总之,马氏体的亚结构是相当复杂的。

表 12-2 两种马氏体特征的比较

类    别 透 镜 片 状 马 氏 体 条 板 状 马 氏 体

形   状 透镜片状 板条状

组 织 方 向 多方向 , 交叉 单方向 ,平行

溶 质 含 量 高(高 C或 Ni> 30 �% ) 低(低 C 或 Ni< 25 �% )

转 变 温 度 低(约< 200 {℃) 高(约> 200 �℃)

转 变 速 度 高(约为 10 d6 mm/ s) 低(约为 10 �2m m/ s)

亚 结 构 孪晶 位错胞块

12.1.7 马氏体相界

马氏体的生长速度极快,甚至达到声速。马氏体的生长过程也就是马氏体相界向母相推

进的过程,这就要求该相界易活动、具有高迁移率。而滑移的进行,又伴随着位错的运动, 由

此看来,马氏体相界是包含位错的半共格界面。

F rank 针对碳钢提出了螺旋位错产生{225}γ相界面的模型。他主要是考虑了 FCC 奥氏

体点阵与 BCC 马氏体点阵之间界面的方式, 以求把点阵错配减到最小, 借助于界面上的一

组螺旋位错可以达到这一目的。在这一模型中,设想 FCC 和 BCC 结构中的密排面近似地沿

着马氏体惯析面相遇,如图 12-8( a )所示。因为( 111) γ和( 101) α′面在界面处以棱边相遇, 密

排方向就相互平行并处于界面上。如图中所示, 旋转 ψ角度的原因是使( 111) γ和( 101) α′面

的原子间距在界面处相等。尽管如此,沿[ 011] γ和[ 111] α′方向上仍然有稍许的错配, 在这个

方向上马氏体点阵参数要比奥氏体大约小 2%。因此 Frank 提出, 只要在界面处插入间距为

6个原子面的一组螺旋位错, 就可达到完全的匹配, 因为这些位错有效地使两种点阵相匹
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图 12-8 惯析面为{225}时钢中奥氏体—马氏体界面的模型

配,因此消除了这一方向上的错配。随着界面的推移, 这也满足了( 012) α′平面上的点阵不变

切变的要求。所形成的界面如图 12-8( b)所示。

如果点阵不变切变是由于孪生过程,则匹配也与此相似,如图 12-9所示, 不过这种边界

的位错结构尚属未知。透射电子显微镜分析表明,孪晶片往往是极薄的( 1nm～10nm)。

图 12-9 奥氏体与经过孪生的马氏体之间的惯习面

(孪生切变方向在界面内) ,图中 X为孪晶体体积分数

12.1.8 马氏体有一定的起始相变温度 Ms 和一定的终了相变温度 M f

与扩散型转变不同,马氏体转变的起始温度 M s、终了温度 M f 是一定的,当冷却速度较
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低时,其与冷速无关, 见图 12-10, 即马氏体相变具有不可压抑性。影响 Ms 点的内因是母相

的成分和组织结构,外因是冷却过程、压力、应力、磁场等。

图 12-10 马氏体转变的起始温度 Ms、终了温度 Mf 与冷却速度无关

对于中碳合金结构钢, 40年代曾得出如下的 M s 的经验公式:

M s = 550 - 350C - 40Mn - 35V - 20Cr - 17Ni - 10Cu

- 10Mo - 5W + 15Co + 30A l ( 12-5)

60年代中期, 有人对中碳合金结构钢进行了类似的统计处理,得到

M s = 539 - 423C - 30. 4Mn - 17. 7Ni - 12. 1Cr - 7. 5Mo ( 12-6)

这些经验公式的化学符号,都代表这些元素的质量分数。其中含碳量的影响最为强烈, 奥氏

体中的含碳量越大,则 Ms 和 M f 点越低;除 Co, A l以外, 所有合金元素都降低 M s 和 Mf 点,

但效果不如碳显著。Ms 点是奥氏体和马氏体两相自由能差达到相变所需要的最小驱动力值

时的温度, C和 N 在钢中形成间隙固溶体, 对奥氏体和铁素体有强化作用, 对铁素体的强化

作用更明显,从而显著增大马氏体转变时的切变阻力, 故需增大相变的驱动力。C 和 N 又是

稳定奥氏体元素,能降低奥氏体和马氏体的平衡温度 t 0 , 因此 C 和 N 强烈降低钢的 Ms 点。

其它置换元素的影响可以从对 A3 点的影响、对奥氏体强化作用的大小以及与碳原子的亲

合作用的大小来分析。

12.1.9 奥氏体的热稳定化

淬火时因缓慢冷却或在冷却过程中停留引起奥氏体稳定性提高, 而使马氏体转变迟滞

的现象称为奥氏体的热稳定化。

常见的情况如图 12-11所示,在 M s 点以下的 T A 温度停留τ时间后再继续冷却, 马氏体

转变并不立即恢复, 而要冷至 M s′温度才重新形成马氏体。即要滞后 θ(θ= T A - Ms′)度, 转变

才能继续进行。与正常情况下的连续冷却转变相比, 同样温度( T R )下的转变量少了 δ(δ=

M 1 - M 2 )。δ量的大小与测定温度有关。
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奥氏体稳定化程度通常是用滞后温度间隔θ度量,也可用少形成的马氏体量 δ度量。

图 12-11 �奥氏体热稳定化现象(在 Ms 点

以下等温停留)示意图

研究表明, 热稳定化现象有一个温度上限 MC ,

在 M C 以上, 等温停留并不产生热稳定化, 只有在

M C 点以下等温停留或缓慢冷却才会引起热稳定

化。对于不同钢种, M C 可以低于 M s, 也可以高于

M s。

已转变的马氏体量越多, 等温停留时所产生的

热稳定化程度越大, 这说明马氏体形成时对周围奥

氏体的机械作用促进了热稳定化程度的发展;而在

一定的等温温度下,停留的时间越长, 则达到的奥氏

体稳定化程度越高;化学成分, 特别是 C, N 对热稳

定化的影响极为显著, 在 F e-N i 合金中, 只有当 C

和 N 的总量超过 0.01%以上时, 才发生热稳定化现象。无碳 Fe-Ni合金没有热稳定化现象。

钢中常见碳化物形成元素如 Cr, Mo, V 等, 有促进热稳定化的作用, 非碳化物形成元素 N i,

Si对热稳定化影响不大。

根据马氏体的位错成核理论,在等温停留时, C, N 原子向点阵缺陷(如层错、位错)处偏

聚,包围马氏体晶胚, 直至足以钉扎它,阻止其长大。这些间隙原子强化了奥氏体, 增大了马

氏体相变的阻力。为了使马氏体晶胚长大, 要求提供附加的化学驱动力以克服溶质原子的钉

扎力,为获得这个附加的化学驱动力所需的过冷度, 即为图 12-11中所示的 θ值。这种理论

上预见的热稳定化动力学与实验结果基本符合。在 F e-Ni合金中测得, 奥氏体稳定化时, 屈

服强度升高 13% ,因而使马氏体相变切变阻力增大, 引起 Ms 点下降, 而需要相变驱动力相

应地提高 18%。

12.1.10 塑性变形对马氏体相变的影响

在 M s 点以上对奥氏体进行塑性变形也能引起通常的马氏体转变, 变形量越大, 马氏体

转变量越多,这种现象叫做形变诱发马氏体相变。当温度升高到某一温度时, 塑性变形不能

使奥氏体转变为马氏体,这一温度称为 M d 点, 叫做形变马氏体点。同样,塑性变形也可使 A s

点下降到 Ad 点, Ad 称为形变奥氏体点。

如图 12-12 所示, γ—α′转变在 Ms—Mf 温度区间进行, α′-γ转变在 A s-A f 温度区间进

行, 如图中影线区所示。在 Fe-N i合金中 A s 约比 M s 高 420℃。试验证明, M s 与 A s 之间的温

度差,可因引入塑性变形而减少, 变为 M d 与 Ad 之间的温度差, 如图 12-13 所示。

按照马氏体相变热力学条件, M d 的上限温度为 T 0 , 而 Ad 的下限温度亦为 T 0。试验证

明, Co-N i合金中 Md 和 Ad 可以重合, 即 Md = Ad = T 0。如果某合金系中, M d 和 Ad 不重合

时,则可取 T 0 =
1
2

( M d + Ad )。对 Fe-N i合金,可近似认为 T 0 =
1
2

( M s+ A s)。

少量的塑性变形之所以对马氏体转变及逆转变有促进作用, 主要是由于内应力集中所

造成的,内应力集中有助于马氏体晶胚的形成, 或者促进已存在的晶胚长大。以 N i-Cr 不锈

钢为例,由于密排六方的 ε相是 F CC 奥氏体向 BCC 马氏体转变的中间相, 可以设想少量塑

性变形使层错有所增加,而层错正好是两层密排六方的 ε相,自然促进了马氏体转变。从自
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图 12-12 马氏体转变及逆转变的范围 图 12-13 Fe-Ni 合金中 Md、A d 和 T 0 之间的关系

由能角度讲,马氏体的自由能低于奥氏体的自由能, 但马氏体的形状应变所储存的应变能会

阻碍马氏体的形核,对奥氏体加工的应力会降低一些由于形状应变引起的形核势垒, 从而可

使马氏体在较小的驱动力下形成。

应该指出的是,大量的塑性变形会对马氏体转变产生相反的影响。在 Md 点以上的温度

对奥氏体进行塑性变形,会使随后的马氏体转变发生困难, Ms 点降低,引起奥氏体稳定化,

这种现象称为机械稳定化。

造成奥氏体机械稳定化的原因可解释为, 既然马氏体转变是由于原子的相互有联系的

运动来完成的,在畸变了的点阵中, 由塑性变形引入的晶体缺陷会破坏母相与新相 (或其晶

胚)之间的共格关系, 并造成奥氏体的加工硬化,使马氏体转变时的原子运动发生困难。这就

增大了奥氏体的稳定性。

12.1.11 马氏体逆转变

马氏体转变往往具有可逆性,即把马氏体以足够快的速度加热时, 马氏体可以不分解而

图 12-14 Fe-30% Ni 和 Au -Cd 合金马氏体可逆转变曲线的比较

直接转变成高温相。已发现具有可逆马氏体转变的合金有: Fe-Ni, Fe-Mn, Cu-A l, Cu-A u,

In-T l, Au-Cd, Ni-T i等。由于碳在α-Fe 中扩散速度较快,碳钢中的马氏体加热时极易分解,

所以到目前为止尚未直接观察到它的逆转变。

图 12-14给出了两种典型合金 Fe-30% Ni和 A u-Cd 的马氏体可逆转变曲线。这两种合
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金转变的共同特点是,冷却到 Ms 开始转变,但加热时不是达到 Ms , 而是达到 A s 温度才开始

逆转变。在转变过程中出现热滞现象,转变曲线形成热滞环。这意味着, 在冷却过程中相变

驱动力的一部分是用来克服共格应变能和界面能, 并贮存于相变产物中;而在逆转变中, 随

着温度升高,共格应变能和界面能逐渐释放, 因此形成上述的热滞环。

图 12-14 中示出的两类马氏体可逆转变的合金, 其相变的热滞后现象有明显的差异。

F e-N i合金的 A s 较 Ms 高 420℃,而 A u-Cd 合金的 A s 比 Ms 仅高 16℃。在 Ms 点以下用显微

镜观察其成长方式,二者也有显著的差别。

对于 F e-N i合金来说, 连续冷却时新的马氏体片不断形成,每片马氏体都是突然出现,

并迅速长大到极限尺寸。因为 F e-Ni合金马氏体相变驱动力很大, 马氏体片长大速度极快,

而马氏体在成核长大过程中界面必须保持共格,所以, 当成长着的马氏体片周围的奥氏体产

生塑性变形并导致共格破坏时,片的长大便会停止。这时,若继续降低温度, 虽然相变驱动力

增大, 但上述马氏体因共格关系已破坏, 故不能再长大, 只有在母相其它位置上出现新的符

合相变热力学条件的马氏体晶胚,长成新的马氏体片。在加热时的逆转变中,其热滞很大, 马

氏体片不是由于突然收缩而消失,而常常是转变成更小的片状碎块。显然, 这是一个需要通

过成核、长大的过程。试验已证实, 一个马氏体晶粒中会形成几种位向的母相。

对于 Au-Cd 合金来说,虽然马氏体晶胚也是突然形成并迅速长大到一定大小, 但这并

不是片的最后尺寸。新相与母相间始终保持共格联系, 但由于新相与母相比容不同以及马氏

体片的形状改变,新相和母相间产生了弹性变形。这种弹性变形是随着马氏体片的长大而增

大的。由于形变未超过弹性极限, 若温度继续下降,则因相变驱动力增加, 马氏体片又继续长

大。当温度升高相变驱动力减小时,马氏体片又会连续收缩而缩小。这种类型马氏体可逆相

变的特点是, 其形状变化由弹性变形来协调,其平衡是弹性应变能、界面能与化学自由能的

平衡。

12.1.12 热弹性马氏体及伪弹性

以上述 A u-Cd 合金为代表, 当马氏体相变的形状变化是通过弹性变形来协调时, 称这

种马氏体为热弹性马氏体。

在热弹性马氏体相变中, 由相变所产生的形状变化靠新相与母相界面附近的弹性变形

协调,随马氏体长大, 界面上弹性应变能增加,并在一定的温度下, 会达到相变的化学驱动力

与弹性阻力平衡——热弹性平衡。在这种情况下, 当温度下降时,相变的化学驱动力增大, 马

氏体片长大,界面弹性能提高。反之, 当温度上升时,相变的化学驱动力减小, 界面弹性能释

放将马氏体界面反向推回,造成片收缩。因为共格界面始终未破坏, 所以马氏体片随温度升

降而呈现消长。

马氏体相变为热弹性的重要条件是:在相变的全过程中, 新相与母相必须始终维持共

格,同时相变应是完全可逆的。为了满足前一个条件,相变时体积变化应小, 而为了满足后一

个条件,则要求晶体为有序点阵结构。

具有热弹性马氏体相变的合金已发现的有 Cu-A l-Ni, Au-Cd, Cu-Al-Mn , Cu-Zn,

Cu-Zn-A l, Cu-Zn-Au , Ni-T i, Ni-T i-Cu, Fe-N i-Ti-Co等。

具有热弹性马氏体相变的合金, 在 M s 点以上, M d 点以下加应力, 会诱发马氏体相变,

并产生宏观应变,而得到的马氏体为亚稳定相, 当应力减少或撤除时,立即发生逆转变, 同时
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图 12-15 �Ag-Cd 合金的伪弹性

应力-应变曲线

宏观应变恢复,见图 12-15。这种现象称伪弹性或相变伪弹

性。伪弹性又称超弹性、铁弹性或橡皮状行为。由图中可见,

这是一种非线性弹性。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。

图 12-15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, 至 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 O点, 逆转变结束, 塑性应变

全部恢复。

具有伪弹性的合金在应力作用下的可回复应变达到普

通金属的几十倍至上百倍,从而提供了储存大量机械能的

条件。

12.1.13 形状记忆效应

  形状记忆效应就其本质而言是发生马氏体相变的合金形变后, 被加热到逆相变终了温

度以上,使低温的马氏体逆变为高温母相而回复到形变前固有形状, 或在随后的冷却过程

中,通过内部弹性能的释放又返回到马氏体形状的现象。

图 12-16 中表示了母相为单晶时, 马氏体相变之后形变如何引起并怎样得到回复。图

( a )表示母相状态下材料的宏观形状。图( b)为冷却到 M f 点以下, 生成了一组晶体结构相同

而取向不同的马氏体变形。根据畸变能最小的原则,各变体间的自协调效应, 使微观的形状

变化相抵消,而宏观形状大体不变(这里只表示两种取向的马氏体)。若对这种马氏体态材料

施加应力,能量有利的一个变体将通过晶界移动吞食其它变体而长大, 发生宏观变形(图( c)

和图( d ) )。经过这样形变后的合金被加热到 A f 点以上将发生逆相变, 并返回到原来母相的

形状(图( e) )。

图 12-16 马氏体的形变与加热后的形状记忆

若应力诱发马氏体相变的逆转变滞后, 以至当外加应力降低至零时, 不能完全逆转变,

这时剩余的马氏体可通过加热使其发生逆转变,同时宏观应变继续恢复, 这样也可以实现形

状记忆效应。

在图 12-17 中, AB 为母相的弹性应变, BC 代表母相在应力作用下产生应力诱发马氏

体, CD 代表马氏体的弹性变形。在 D 点去应力后,首先马氏体作弹性恢复, 随后呈现伪弹性
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恢复( DE )。当应力降至零时,宏观应变并未完全恢复。剩余马氏体在加热至 A s 温度时发生

逆转变,宏观应变亦随之继续恢复, 出现形状记忆效应( F G)。至 A f 温度逆转变完成, 应变恢

复至 G, H G为剩余的永久塑性变形,不可能在逆转变中恢复。

图 12-17 �伪弹性恢复及形状

记忆效应示意图

图 12-18 单程和双程形状记忆效应

 

通常认为,呈现形状记忆效应的合金应具备三个条件:① 马氏体相变只限于驱动力极

小的热弹性型,即随着温度的变化, 母相和马氏体间界面的移动是可逆的;② 合金中的异类

原子不论处于母态还是马氏体态都必须为有序结构;③“母相 马氏体”相变, 在晶体学上

是可逆的。

图 12-18为单程记忆效应和双程记忆效应的示意图。

12.2 马氏体相变机制和表象理论简介

  根据马氏体转变的充分必要特征,人们力图用滑移、孪生等塑性变形的基本过程,在微

观上用位错的基本概念对马氏体转变进行解释。

如果仅从结构上分析,马氏体转变有许多可能的方式, 何种方式为真, 应以下述四条基

本要求为判据

① 在结构上,γ→M, 理论应与实际相一致;

② 位向关系,理论应与实际相一致;

③ 马氏体惯析面,理论应与实测结果相统一;

④ 表面浮凸效应,理论应与实际相符合。

然而,到目前为止还没有哪一种机制完全满足上述要求。

12.2.1 钴的马氏体相变

从晶体学讲,属于马氏体相变的钴的 β α同素异构转变很简单。当冷却到 400℃以下

时,具有面心立方点阵的高温相β-Co 转变为具有密排六方点阵的α-Co。二者点阵的差别仅

在于密排面{111}的堆垛次序不同, 前者为 ABCABCA⋯,后者为 ABA BA⋯。

在钴的马氏体转变中,有下述的实验结果:
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位相关系:

( 0001) α∥ {111}β,〈1120〉α∥〈110〉β

  惯析面: {111}β

表面浮凸∥{111}β

显然,所提出的马氏体转变的机制应符合上述实验结果。

低温相晶界的生长是从母相立方晶体的{111}类型的某个平面开始的, 在新相生长过程

中,作为相间界, 这一平面是不变的。由此可以实现位相关系及惯析面的要求。

点阵由三层堆垛方式转为二层的这一重新组合过程, 可描述为相对于每第二个密排面

顺序在< 211> 方向上切变
1
6

< 211> 。由图 12-19( a )可见, 平面 3( C)的切变将这一层原子

带到 A 位置( C→A ) , 而下一层( A)在这时处于 B 位置( A→B) ,见图 12-19( b)。

图 12-19 β-Co 向 α-Co 的转变

( a ) FC C β-Co的密排面堆垛情况 :○ ,● , X—AB CA⋯序列同一类型平面的节点

( b) H CP α-C o的密排面堆垛情况 : ○ , ●—AB A⋯序列同一类型平面的结点

( c) ( 111)面上原子投影 ( d ) 全位错分解为两个分位错

上述的点阵重新组合机制,可通过( 111)面上全位错
1
2

[ 110]分解为两个分位错
1
6

[ 121]

和
1
6

[ 211] ,以及两个分位错(图 12-19( d )中的 1和 1′)的运动来实现。在这种分解时所形成

的堆垛层错已经是六方堆垛层。分位错发散的距离, 一般地说决定于堆垛层错能。在α和β

相两相平衡温度下,这一能量等于零。如果在晶体中垂直于同一序列的许多平面有一螺位

错的话,分位错的运动可转到其它平面。设图 12-19( d )中的 K 点为位错节点, 如果从上往

下看节点的位错 2 的柏氏矢量为
1
2

[ 211]的话, 则对于 K 可将位错反应写成:
1
2

[ 211] =

2
3

[ 111] +
1
6

[ 2 1 1]。与 此相反, 对于位错 2′, 由下往上向看 K 点, 反应为:
1
2

[ 121 ] =
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2
3

[ 111] +
1
6

[ 121]。

因此, 在 K 点可分出上述具有柏氏矢量为两倍晶面间距 d 1 11 =
2

3
的位错的螺型分

量,这就保证了分位错(例如,
1
6

[ 121] )向每一个( 111)密排面序列的第二个平面的过渡。显

然,随着转变的发展, 分位错
1
6
〈211〉相互间将离开一个高度:它们之间剩下一个 2a [ 111]螺

位错。图 12-19所示为一个有位错参加的可能的转变机制, 从本质上讲, 这一机制与从液相

或气相通过联结原子到由螺位错所决定的台阶上的晶体长大机制相类似。

12. 2. 2 铁基合金中的马氏体转变

12. 2. 2. 1 FCC→BCT 转变的贝茵机制

  1924年贝茵 ( Bain)说明了怎样以最小的原子移动和最小的母体点阵应变将 F CC 点阵

变成 BCT 点阵。为说明这一问题,我们将按惯例分别以 XγYγZγ和 XαYαZα表示原始的 FCC

和终了时的 BCC 的单胞轴, 如图 12-20 所示。由图可见, 一个拉长了的 BCC 结构的单胞可

以在两个 F CC 单胞中画出,见图 12-20( a )、( b)。转变成 BCC 单胞, 即由图( b)变为图( c) , 可

由如下的伸缩来实现:在 Zα方向上压缩单胞 20% ,沿 X α和 Yα轴单胞拉长 12%。在钢中碳

原子填入 BCC 单胞的 Zα轴,处于
1
2

< 100> 位置,引起了点阵在这一方向上的伸长。例如含

1%原子百分数碳的钢中, 每 50个铁单胞中有一个沿 Zα轴的位置被碳所占据。在 BCT 结构

中由碳原子占据的位置, 并不正好与母相 FCC 结构中的等效八面体位置相对应, 看来 C 原

子在转变中必需做短程迁移。

图 12-20 面心立方→体心正方点阵转变的贝茵( Bain)机制

( a ) 在面心立方点阵中两倍的普通单胞 ( b) 描述原始相点阵面心立方结构 (奥氏体 )所分离出来的体心正方晶胞 ,

c/ a= 1. 43;  ( c) 由于原始相点阵应变的结果 (沿 Zα轴压缩、沿 Xα和 Yα轴伸长 )所产生的体心晶胞 (无碳时为立方 )。

�——表示八面体间隙位置 ,碳原子可能存在的位置

令人感兴趣的是,贝茵形变使 FCC点阵变成 BCC 点阵所需的原子移动量最小,相变引

起的畸变能也最小。由图 12-20可知, 由于贝茵变形而造成晶面和晶向间应该有如下的对应

关系:
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( 111) γ→ ( 011) α′

[ 101] γ→ [ 1 11] α′

[ 110] γ→ [ 100] α′

[ 112] γ→ [ 011] α′

( 12-7)

  借助于点阵畸变,贝茵机制对于解释马氏体转变中的结构变化相当成功。但由于伸缩,

并不能精确地符合式( 12-7)所示的取向关系。贝茵机制中难于找到不变平面, 也不能解释浮

凸效应,因此它不能说明马氏体相变的基本特征。但在后面的表象理论中可以看到, 贝茵机

制作为整个马氏体相变中的一步起着重要作用。

图 12-21 �FCC 中的晶胞( a)与对应的 BCC中的晶胞( b) ,

从( c)到( d )为马氏体相变的第一次切变

12. 2. 2. 2 K -S(Курдюмов-Sachs)和西山( Nishiyama)机制

Курдюмов-Sachs 在 1930 年针对 1.4%碳钢, 西山在 1934 年针对 Fe-30% Ni合金提出

了马氏体相变机制。已知的实验结果是,对于 1.4%碳钢,马氏体为畸变的 BCC, 位向关系是

{ 111}γ∥{110}α′,〈110〉γ∥〈111〉α′, 惯析面为 {225}γ; 对于 Fe-30% Ni, 马氏体为理想的

BCC, 位向关系是{111}γ∥{110}α′,〈112〉γ∥〈110〉α′,惯析面为{259}γ。两种机制共同遵从的

原则是:

( 1) 在母相及马氏体两种不同结构中找出结构相近的晶胞。如图 12-21 所示, 图( a )为

F CC 中画出的晶胞, 图( b)为与之对应的, BCC 中画出的晶胞。母相晶胞与新相晶胞的差别

·246·



有下述三点

① ∠β应从 70°32′变为 90°;

② ∠α应从 60°变为 70°32′;

③ 由母相中14= 2. 56变为新相中1′4′= 2. 48。实际上, 依照马氏体中含碳量及合金元

素的不同,要求∠α、∠β及1′4′等在一定范围内变化。

( 2) 切变, 以满足一定的晶面、晶向关系。第一次切变对于 K-S 机制和西山机制是统一

的, 平行于( 111) γ面, 沿[ 211]方向, 使∠β由 70°32′变为 90°, 以体心原子 9 为例,其切变量

为

γ=
1
2

[ 211]×
1
2

-
1
3

=
1

12
[ 211] ( 12-8)

  第二次切变保留第一次切变的成果,对于 K-S 机制,沿( 211) α′[ 111] α′方向发生切变, 使

∠α由 60°变为 70°32′, 见图 12-22( a ) , 以达到位向关系[ 101] γ∥[ 111] α′的要求;对于西山机

制, 以底面对角线[ 211] γ为基准,两边12、14向外扩张, 使∠α由 60°变为 70°32′,见图 12-22

( b) , 以达到位向关系[ 211] γ∥[ 011] α′的要求。

图 12-22 马氏体相变的第二次切变

( a ) 切变前底层 ( 111)的原子排列 ( b) K-S 机制 ( c) 西山机制

( 3) 线度调整, 以满足实验结果中马氏体晶胞的线度要求。

应该指出的是,上述的切变与晶体的孪生系统是完全一致的, 这一点令人信服。由这两

种机制得到的惯析面与实测得到的{259}γ、{225}γ并不相同,与浮凸效应也不吻合。由此看

来,完全用微观机制来解释马氏体相变很难达到满意的结果。
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12. 2. 2. 3 G -T 机制

格伦宁格( Greninger )和特赖恩诺( T roiano)分别于 1941 年和 1947 年提出不同的切变

过程以说明在某些钢中不同的取向关系。他们在 Fe-0. 8C-22N i合金中精确测定了奥氏体单

晶中马氏体惯析面和取向,结果是:

惯析面         ( 259) γ   

取向 ( 111) γ∥( 011) α′   1°之内

[ 111] γ距[ 111] α′   2. 5°

[ 110] γ距[ 111] α′   6.5°

他们从测量奥氏体的表面变形 (平均切变角 10°45′)得出结论:晶体的表面倾动系在

图 12-23 G-T 机制

( 259) γ惯析面上通过简单的切变产生的。为了既符合于所

观察到的相变区域的形状改变, 又符合于马氏体相变的结

构变化, 他们提出马氏体相变包括两个切变过程的所谓双

切理论。

首先在接近于{259}γ晶面上发生均匀切变,产生全部

的宏观变形,使磨光样品表面出现倾动(浮凸) , 如图 12-23

所示,并定下马氏体的惯析面。这阶段的转变产物是复杂的

三菱结构而不是马氏体, 相变必须由第二阶段通过产生宏

观上不均匀的切变来完成。第一次切变使在( 110) γ面上产

生 ( 112) α′, 第二次切变限定在三菱结构内, 在 ( 112) α′面沿

[ 111] α′方向进行。这时点阵转变成体心立方, 取向与马氏体一样,晶面间距也差不多, 但对第

一次切变所形成的倾动没有看得见的影响。最后作微小的调整, 使晶面间距符合实验的要

求。根据 G-T 机制,可以说明表面浮凸效应、惯析面位向(即第一次切变面)、马氏体的位向

关系以及结构的改变。但对< 1. 4% C 钢的惯析面不能作出解释。

12. 2. 3 马氏体相变的晶体学表象理论

1953 年韦奇斯勒( W echsler)、瑞德 ( Read )和利伯孟 ( Lieberman)提出马氏体相变的晶

体学表象理论,这些理论是唯象的而不是微观的, 其着眼点不在于解释原子如何运动引起转

变,而只是描述转变起始和最终的晶体学状态, 说明马氏体相变中应该保持那些关系,应该

经过什么样的变化以及最后达到什么样的晶体学状态。

马氏体相变晶体学表象理论的实验基础主要有以下四点:

① 在宏观范围内,惯析面是不变的平面(不畸变、不转动) ;

② 在宏观范围内,马氏体中形状变形是一不变的平面应变;

③ 惯析面位向有一定的分散度;

④ 在微观范围内, 产物相变形是不均匀的。其中应特别强调的是惯析面, 惯析面是不变

的平面的意思是:面上线段的长度不变;面上任意二线段之间的夹角不变;面的空间方位不

变。

表象理论是把马氏体相变看成三种变形的组合:

① 基于贝茵机制的晶格变形,由此得到马氏体结构;
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② 晶格不变的切变 (通过微区的滑移和孪生来实现) , 不改变已形成的结构, 以获得不

畸变平面;

③ 整体的刚体旋转,使其中不畸变的平面恢复到原始的位置, 这就得到了既不畸变, 又

不旋转的惯析面。

上述三种运动的组合可以满足马氏体形成时所观察到的几个主要实验事实。

上述三种运动的组合既可以用矩阵代数来描述,又可以用极射投影来分析。

12. 2. 3. 1 矩阵代数分析方法

( 1) 表征贝茵变形的 B矩阵

对于 F e-C 马氏体的情况,贝茵曾为 γ-α′转变具体写出下述畸变矩阵

B =

η1 0 0

0 η2 0

0 0 η3

( 12-9)

它使一个点阵变换为另一点阵,使原子位移为最小。首先将 FCC点阵描述为一个体心正方

点阵,其 cγ/ aγ= 2 , 见图 12-20( a )。然后在γ立方体 Zγ方向加以压缩,约至 η3 = 0. 83, 并

在与此垂直的方向进行伸张, 约至η1 = η2 = 1. 12, 见图 12-20( c) ,得到贝茵晶胞。两种晶胞体

积相差仅为 η
2
1·η3 = 1. 03～1. 05, 而轴比 cα′/ aα′随含碳量线性变化, 由 1.00 变至 1.08(当碳

的质量分数为 1.8% )。在贝茵转变中,考虑到了碳原子的短程迁移及对马氏体点阵的影响。

如果它们原位于 γ相的八面体间隙位置, 则它们会自动处于α′体心正方相的 c轴上。实际上

碳原子的有序分布导致了 BCC 向 BCT 的畸变。利用贝茵矩阵可以满意地描述上述畸变过

程。

如果在奥氏体基体中在三轴的原点上取一单位球,见图 12-24( a) , 当发生贝茵转变后,

由于 Z 轴收缩, X 轴、Y轴伸长, 球转变为椭球, 椭球上不变的矢量在圆锥 OA′B′上 (转变前

的位置是在 OAB 圆锥上)。因此, 在贝茵畸变的情况下, 不变的矢量是在一圆锥面上,而不

图 12-24 奥氏体基体中贝茵畸变对单位球的效果

在平面上。要想得到转变中具有不变的平面的必要和充分条件是沿三个轴方向的畸变有一

定的要求, 例如图 12-24( b)所示, 沿 X 轴不畸变,沿 Y轴畸变大于 1, 沿 Z 轴畸变小于 1, 此

时零畸变平面为 OAB′。

显然,仅仅通过贝茵矩阵很难实现马氏体转变中不变平面的要求, 也难于解释马氏体相
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变的位向关系、表面浮凸效应等。

( 2) 表征晶格不变切变的 P 矩阵

通过晶格不变的切变——滑移和孪生,目的在于找出宏观不畸变面。

贝茵畸变之后, 为得到不畸变的惯析面, 还需要再进行一次简单的切变,这种切变的切

变面、切变方向和切变量大小不是任意的, 即切变的结果必须使贝茵畸变后形成的椭球正好

与原来的单位球在某一直径的端点相切, 使在这个轴上的畸变为 1, 以得到不畸变的平面。

这种晶格不变切变可以通过微区滑移和孪生实现。

从晶体学讲, 孪生使切变的晶体与原晶体形成镜面对称关系, 切变量大小固定, 因此不

畸面 K 1 , K 2 是固定的;而滑移的切变量大小不固定, 虽然存在不畸变面 K 1 , K 2 , 但并不固

定。

考虑孪生平面上的一个半球由于孪生切变 P 而发生的形状变化, 见图 12-25。孪生平面

K 1 自然保持为无畸变,平面 K 2 也是如此, 在孪生中它变换为 K 2 ,由于切变角 αt 是固定的,

并且一般与马氏体切变角 αM 不同, 孪晶体积分数 x 应是一个可调节的量, 以保证两个变形

( B 和 P)宏观上在某一面上相抵消,以求得不畸变面。而微区滑移时,通过一定的滑移面、滑

移方向和滑移量大小而得到不变的惯析面。

图 12-25 r一个角移 2αt 和位移 s的孪生切变将圆周 a 变换为曲线 b; 所有在平面 K 1 和

K 2上的矢量保持不变 ,在阴影区域以内的矢量伸长 , 以外的矢量缩短

图 12-26 �当球畸变为一个椭球时 ,

方向 AC, BD 发生转动但

保持为无畸变

实际上, B, P 两种操作都会引起伸长和缩短,

联合操作的结果总可以找到马氏体相变的宏观不畸

变面——惯析面,惯析面上线段的长度保持不变, 即

r = PBr ( 12-10)

并由此确定 P 矩阵。

( 3) 使不畸变面恢复到原始位置的旋转矩阵 R

如图 12-26所示, 当一个球畸变为椭球时, 某些

矢量(例如AC)保持它们的原始长度, 但却发生了转

动(如转至A′C′)。由于要求一个不变的惯析面, 所

以除了 B, P 变换之外还应有一个整体的纯转动。这

种转动只保证惯析面恢复原位,而不保证其它。转动
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矩阵为

R =

1 0 0

0 cosφ s inφ

0 - s inφ cosφ

( 12-11)

求解 R 矩阵的关键在于求出转轴及转角 φ。

整个马氏体相变的形状变化可表示为矩阵乘积 RPB, 此时, 在体积分数为 x 的体积中

发生点阵不变切变 P 1 和旋转 R1 ,而一般情况下, 在分数为( 1- x )的体积中发生另一切变 P 2

和旋转 R2。这样, 晶体中的一个位置矢量 r 就变换为 r′:

r′= [ x R1 P 1 B + ( 1 - x ) R2P 2 B] r = Εr ( 12-12)

惯析面由本征值方程Εr= r 确定。上述几个操作实现的次序在物理上并没有什么重要意义。

主要的目的是将关于一个不变平面的要求与假设为已知的操作 B 和 P 结合起来。

12. 2. 3. 2 极射投影图解分析法

已知 Fe-20% N i-0. 8% C 合金的惯析面为{3 10 15}。设想从面心立方奥氏体晶格转变

到体心正方马氏体晶格是通过贝茵畸变、晶格不变切变及刚体旋转三步来实现的, 转变以后

保持惯析面不畸变不转动。采用极射投影图解法可以更为形象直观地说明上述转变过程。

( 1) 贝茵变形的极射投影描述

设奥氏体中的坐标系是 xyz , 马氏体的坐标系是 x′y′z′。贝茵变形前, 奥氏体中单位球

球面方程为:

x
2
1 + x

2
2 + x

2
3 = 1 ( 12-13)

贝茵变形后, x 1′= η1 x 1 , x 2′= η2 x 2 , x 3′= η3x 3 , 则单位球面转变为旋转椭球面,其方程为:

x 1′
2

η
2
1

+
x 2′

2

η
2
2

+
x 3′

2

η
2
3

= 1 ( 12-14)

这个椭球面与单位球面的交线是两个圆, 如图 12-27所示。图中矢量 OA′和 OB′的原始位置

(变形前)为 OA 及 OB,它们的长短并不因晶格变形而改变。由于两个曲面的交线是两个圆,

所以 OA′B′及 OAB 分别是两个圆锥。贝茵变形并未改变圆锥 OAB 面上各矢量的长短, 但

是锥面以内的矢量将缩短,以外的将伸长。

为求出贝茵转变后矢量既不伸长又不缩短的圆锥半顶角 φe, 由式 ( 12-13)—式( 12-14)

得

1 -
1
η21

x 2
1 + 1 -

1
η22

x2
2 + 1 -

1
η23

x 2
3 = 0 ( 12-15)

令 x 1 = 0,则在平面上可求出 φe 应满足的关系

t gφe =
x 2

x 3
=

1
η23

- 1
1/ 2

1 -
1
η22

1/ 2 ( 12-16)

φe 所对应的圆锥 Be(图 12-27中的截线 A′B′)以及确定它在贝茵转变以前的另一个圆锥 B a

(图 12-27 中的截线 AB)均用极射投影法表示在图 12-27( b)中。

( 2) 晶格不变切变的极射投影表示

图 12-27( a )表示一个立方晶体在 K 1 上的一种点阵不变切变 2αt , 参考图 12-25, K 1 及
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图 12-27 一个立方点阵的极射投影

  ( a) 在一个 2αt= 20°的均匀切变中平面 K 1、K 2保持不变 (图 12-25)。小点标志区域以内的矢量伸长 ,以外

的矢量缩短。奥氏体中的坐标系是 xyz, 马氏体是 x′y′z′, 如图 12-20。在 ( c)中 , d 变换为 D , c 变换为 C。 

( b) Bain 畸变将圆锥 Bα变换为 Be , 锥面上所有的矢量都不改变长度。阴影面积之内的矢量缩短 , 以外的矢量

伸长。在 ( c)中 , D 变换为 D′, C 变换为 C′。( c)切变 ( a )与 Bain 畸变 ( b)的叠加导致阴影 /小点标志的面积中长

度相反的变化 , 有 4个矢量 a , b, c, d 长度保持不变。

K 2 为两个不变形平面。在极射投影图中,阴影区的面积中所有矢量均伸长, 其它的矢量均缩

短。经切变后, K 2 转移到 K 2′,而切变角 2αt 是可调整的参量。

为了使贝茵转变和晶格不变切变的综合效果产生一个不畸变面, 必须将图 12-27( a )、

12-27( b)两个图叠加起来, 如图 12-27( c)。这样, 上述的圆锥与平面 K 1、K 2′截交的 4 个矢量

就保持不发生畸变。如考虑先发生切变,则切变后 A, B, C, D 四点的径向长度不变,其切变

前的原始位置为 a , b, c, d ;然后再作贝茵转变, A, B , C, D 的位置各自转移到 A′, B′, C′, D′,

且各位置的径向长度也不变,通过用作图法适当调整切变角 2αt 的大小,使 a , d (或 b, c)两向

量所夹的角度与 A′, D′(或 B′, C′)两向量所夹的角度相等, 则此两向量所夹任意位向将因切

变而伸长,因贝茵转变而缩短, 两者恰好抵消。因此由这两个向量所确定的平面即是不变的

平面。

( 3) 整体转动

最后,为了得到一个宏观上不发生畸变和旋转的惯析面, A′必须转至 a , D′转至 d。这个

转动的大小最终决定点阵(γ,α′)之间的取向关系。

用这种极射投影图解法, 马氏体转变中的所有参数都可以计算出来, 与 Gren inger 和
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T roiano的测量结果符合甚好, 如表 12-3 中所示。在这种方法中只对贝茵畸变以及点阵不变

切变的滑移或孪生系统作了假设。

表 12-3 马氏体晶体学实验和理论数据之比较

实    验 理   论 相  差

Fe-22 c% Ni-0. 8% C

FCC→(孪生) BCT ( c/ a > 1)

惯析面

法 线

10

3

15

=

0. 5472

0. 1642

0. 8208

 

 

0 �. 5691

0. 1783

0. 8027

 

 

< 2 �°

取向关系 ( 111 �)γ∥( 101)α′准确至 1°以内;

     [ 110]γ与[ 111] α′

      相差 2. 5°。

( 111 �)γ与( 101) α1′,α2′

相差 15′;

[ 110]γ与[ 111] α1′,α2′

相差 3°

～0 �

 

～0. 5°

切 变

方 向

- 0 i. 7315

- 0. 3828

 0. 5642

切变角 10 �.66°

- 0 !. 7660

- 0. 2400

 0. 5964

10. 71°

 

～8 �°

 

～0

12.3 马氏体相变热力学

12.3.1 马氏体相变热力学的一般特点

  马氏体相变虽属无扩散相变,与扩散式相变有许多截然不同的特点, 但是也同样受热力

学规律所支配。例如奥氏体向马氏体的转变也是一个趋向能量降低的过程,奥氏体(γ)和马

氏体( M)α′相的自由能和温度的关系如图 12-28 所示。在某一温度 T E ,γ与 M 两相热力学平

图 12-28 γ和 M 相自由能与温度的关系

衡。低于 T E , 即在一定过冷度(ΔT )下, 两相的

自由能差 ΔGγ→M = Gγ- GM ,为相变驱动力。但

马氏体形成时,除界面能外, 还有切变共格及体

积变化引起的很大的弹性应变能, 因而需要增

大过冷度,增加相变驱动力, 以克服界面能和弹

性能所引起的相变阻力。引起马氏体转变所需

驱动力可以根据以下公式计算:

ΔGγ→α′(开始) = ΔS f ( T E - Ms)

( 12-17)

式中, ΔS f 为 γ→α′的熵变, M s 为马氏体开始转

变温度。有些资料给出,铁基合金在 Ms 温度下

相变驱动力ΔGγ→Μ的值大约为 1050J/ mol。

此外,由热力学可解释马氏体相变的无扩散性, 如图 12-29所示。图( a )为相图一部分,

T E 代表无扩散γ→α′( M)的热力学平衡温度。图( b)、图( c)为 γ过冷到 T 1 和 T 2 温度时两相
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的自由能成分曲线,由于是无扩散相变, 相变中成分不变, 都是 C0 ,在 T 1 下无扩散 γ→α′的

 图 12-29 �无扩散相变的相变驱动力 ΔG( T 1 ,

T 2两个温度下的自由能成分曲线)

相变自由能差ΔGγ→α′(Μ )为正,在 T 2 下 ΔGγ→α′(Μ )

为负。因而在 T 1 时不可能进行无扩散 γ→α′

( M)相变;而在 T 2 ,由于有相变驱动力, 故可以

发生无扩散相变。因此, 发生马氏体转变的温度

( M s)点都在 T E 以下。

12.3.2 均匀形核理论及其局限性

利用均匀生核的经典理论, 估算等温转变

时马氏体的形核功。设马氏体晶核为图 12-30

所示的扁球 (或透镜) 状, 中心厚度为 2c, 片的

直径为 2r, 则生核时引起系统的自由能变化为

ΔG =
4
3
πr

2
cΔGv + 2πr

2
γ+

4
3
πrc

2
A

( 12-18)

式中,第一项为化学自由能, 是马氏体相变的动

力, 其中 ΔGv 为单位体积的化学自由能变化,

4
3
πr

2
c为扁球的体积;第二项为界面能;第三项

为以 r 为半径的球体内的应变能, A 是应变能

因子, A· c/ r 为单位体积 γ→M 反应的应变

能,故扁球的应变能为
4
3
πr

2
c A c/ r =

4
3
πrc

2
A。显然, 式( 12-18)中第二项、第三项为相变的阻

力。

图 12-30 马氏体晶核的模型

核心达到临界值的条件为:

�ΔG
�r c

= 0,
�ΔG
�c r

= 0 ( 12-19)

由此可计算出临界晶核的厚度 c
*
、半径 r

*
以

及形成临界核心时的形成功ΔG
* :

c* = -
2γ
ΔGv

( 12-20)

r
*

=
4Aγ

(ΔGv )
2 ( 12-21)

ΔG
*

=
32πA2γ3

3(ΔGv ) 4 ( 12-22)

也可计算临界晶核的体积:

V
*

=
4
3
πr
* 2

c
*

= -
128

3
π

A2γ3

(ΔGv )
5 ( 12-23)

  将有关数据:

A ≈ 2. 1× 109 J/ m 3

γ≈ 0. 02J/ m 2
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- ΔGv ≈ 290cal/ mol =
290× 4. 185× 10

6

7. 4
≈ 1. 64× 108 J/ m 3 ( 12-24)

代入式( 12-22)得形成临界核心时, 每个马氏体片的形成功:

ΔG
*

= 1. 64× 10
- 1 8

J ( 12-25)

代入式( 12-23)得马氏体晶胚的临界体积:

V* = 4× 10- 26 m 3 ( 12-26)

  按照经典生核理论,形核功是由热涨落所提供的。在均匀生核的情况下, 生核速率 I 应

为:

I = nνexp( - ΔG
*

/ kT ) ( 12-27)

式中, n 为单位体积中母相的原子数;ν为原子振动频率,可认为是每个原子在 1s 内企图形

成核心的次数, 在这些次数中, 只有一部分 νexp ( - ΔG
* / kT )是处于大于形核功的高能状

态,因此是可以成核的。

由式( 12-25)可知, 一个马氏体片的临界形核功大约为 10～20eV , 这一能量数值单独靠

热涨落去克服是太高了(在 700K 时, kT = 0. 06eV )。大量的实验现象也确实证明了马氏体

的形核实际上是非均匀过程。

12.3.3 非均匀形核——层错及位错在马氏体形核中的作用

马氏体转变非均匀形核的最令人信服的证据是由小颗粒实验得到的。

在这些实验中,将尺寸范围小于 1μm到 100μm 的 F e-Ni 小单晶体球冷却到 M s 以下的

各个不同温度,然后进行金相研究, 结果表明:

① 即使冷却到 4K , 也就是在大块材料的 Ms 以下约 300℃, 也不是所有颗粒都发生了

转变,这完全排除了一般情况下的均匀形核, 因为均匀形核总是应当在一定的过冷度下出现

的。

② 晶核的平均数量(按照马氏体片的数目计算)是在 10
4
/ mm

3
数量级, 这要比所预期的

纯均匀形核少。

③ 晶核数量随转变前过冷度的提高而增加很快;另一方面,晶核的平均数量与晶粒尺

寸无关,甚至颗粒(一给定尺寸的)是单晶体或多晶体都无关紧要。

④ 表面并不表现为形核的有利位置。依据上述③、④可以想到, 既然表面和晶界对形核

过程没有多大作用,那么转变就是在晶体内部的其它缺陷上开始的。能够产生这样晶核密度

的最可能缺陷是单个位错,因为一个退火晶体的位错密度一般为 10
5
/ mm

2
或更高些。

Zener 阐述了孪晶过程中分位错〈112〉γ的运动会在 F CC 点阵区域中产生一个薄的

BCC 区域, 如图 12-31所示。图中 F CC 结构的各层密排面以不同的符号标记, 由底向上分别

为 1, 2, 3。F CC 晶体的孪生要素为{111}〈112〉, 其孪晶矢量
1
6
〈112〉可由一个全位错

a
2
〈110〉

分解成二个分位错而得到,例如:

a
2

[ 110] =
a
6

[ 211] +
a
6

[ 121] ( 12-28)

为了产生 BCC 结构,要求所有的“三角形”(标记 3)的原子向前滑动
1
2

b1 =
a

12
[ 211]。实际上

这一切变之后所产生的点阵并不完全是 BCC 点阵, 还要求有另外的膨胀, 以得到正确的点
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图 12-31 �以半孪生切变方式产生二个原子层厚度马氏体的

Zener 模型(还需要一些其它次要的调整)

阵间距。这一反应所产生的 BCC 点阵只有二个原子层厚度,但在位错的塞积处能够以这种

机理形成较厚的晶核,在塞积群中分位错被迫靠近, 因而减小了滑移矢量, 结果心部的结构

相当于 BCC 堆垛,相邻平面上的塞积群能够相互作用而加厚这种伪 BCC 区域。

对于低层错能合金, 例如不锈钢, 人们也提出了位错促进马氏体形核的设想。例如,

V enables 认为, α′的形成要经过一个中间( HCP)相,他称为 ε′马氏体,即

γ→ ε′→ α′ ( 12-29)

仍使用图 12-31中的原子符号标记,将 Venables 的转变机理表示在图 12-32中, ε′马氏体的

结构是靠每隔一个{111}γ面上的非均匀半孪晶切变来加厚。

位错的应变场在一定的情况下能够与马氏体晶核的应变场产生有利的交互作用,从而

降低形核势垒。如图 12-33所示, 贝茵应变的一个分量被中和,减小了总的形核能量。由图可

见,与位错的多余半原子面相关的膨胀对贝茵应变作了贡献。另外, 位错的切变分量也能利

用。

由于上述的交互作用,马氏体相变中的总能量变化变为:

ΔG = Aγ+ VΔG s - VΔGv - ΔGd ( 12-30)

式中,ΔGd 表示位错交互作用能, 它减小了形核能量势垒。可以证明, 这一交互作用能量可由

下式给出:

ΔGd = 2μsπrcb ( 12-31)

式中, b表示位错柏氏矢量的大小, s表示晶核的切应变, μ是基体(奥氏体)的剪切模量, 其

它参数的意义同式( 12-18)。
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图 12-32 不锈钢中 γ→ε′→α′转变的 Venables 模型

图 12-33 �说明贝茵变形的应变分量之一是怎样由位错应变场抵消的 ,

此时的位错应变场是迫使原子面靠近

12.3.4 马氏体形貌

晶核的形貌对于马氏体的形貌起着重要的、甚至决定性的作用。现从能量关系来讨论马

氏体形貌。

图 12-30所示的半径为 r、厚度为 2c的椭球状马氏体片,其非化学自由能变化为:

Δg N = 2πr
2
γ+

4
3
πr

2
c

c
r

A

= 2πr 2γ+
4
3
πrc2 A ( 12-32)

式中, A 为畸变能参数。( c/ r) A 为单位体积马氏体引起的畸变能,该值随形状参数( c/ r )而
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变化, c/ r 愈小,即椭球愈偏平, 则( c/ r) A 愈小。

对于单位体积的马氏体,由式( 12-32)得到非化学自由能变化 ΔGN 为

ΔGN =
Δg N

4
3
πr

2
c

=
3γ
2c

+
Ac
r

( 12-33)

  为了求出马氏体晶核形状参量( r 及 c)与能量参量(γ及 A)之间的关系,可利用下述两

个约束条件:

① ΔGN 为最小;

② 马氏体的体积( V=
4
3
πr

2
c)不变。

应用条件②, dV= 0, 则

V =
4
3
πr

2
c

dV =
�V
�r c

dr +
�V
�c r

dc =
4
3
π( 2rcdr + r 2 dc) = 0

故有

dr = -
r

2c
dc ( 12-34)

  应用条件①, dΔGN = 0, 则由式( 12-33)

dΔGN =
�ΔGN

�r c
dr +
�ΔGN

�c r
dc

= -
Ac
r

2 dr + -
3γ
2c

2 +
A
r

dc = 0

将式( 12-34)代入上式:

-
Ac
r 2 -

r
2c

dc + -
3γ
2c2 +

A
r

dc = 0

整理得

c2

r
=
γ
A

( 12-35)

将上式代入式( 12-33) , 可得 ΔGN 的最小值:

(ΔGN ) m in =
3γr + 2Ac

2

2cr
=

3γr + 2γr
2cr

=
5
2
γ
c

=
5
2

A c
r

( 12-36)

  从式( 12-35)可以看出:共格界面能 γ愈小或畸变能参数 A 愈大, 则 c
2
/ r 愈小, 意味着

愈易形成扁的椭球(即透镜片状)。从式( 12-36)也可以看出:在 A 值固定的条件下, c/ r 值愈

小,则(ΔGN ) m in愈小, 因此, 透镜片状愈易形成。但是 c/ r 值不能小到使 c= 0, 因为将式

( 12-35)代入式( 12-36)得到

(ΔGN ) m in =
5
2
γ
c

( 12-37)

c值太小, 也使(ΔGN ) m in增加。

综合考虑 γ及 A 的影响, 对于给定的(ΔGN ) m in必然有一个最合适的 c/ r 值。ΔGN 是由化
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学自由能变化 ΔGc 来平衡的, 故©¦ΔGc ©¦愈大, 在 A 值固定条件下, 由式( 12-36) , c/ r 也将愈

大。以 Fe-N i系为例, ©¦ΔGc©¦是随 N i量的增加而增加的,因此, 高镍的 Fe-Ni合金易形成 c/ r

较大的透镜片状马氏体,而低镍的 F e-Ni 合金则易形成 c/ r 较小的板条状马氏体。对于碳含

量在 0.4%～1. 2%的碳钢来说, 由于©¦ΔGc©¦较高,故易形成透镜片状马氏体。

以上从©¦ΔGc©¦的差异, 解释了马氏体分为透镜片状和板条状两种形貌的原因。图 12-34

图 12-34 �孪生和滑移应力与温度的

关系对马氏体形貌的影响

综合示意地表示了其它有关能量因素的影响。因为

马氏体转变是通过切变方式进行的, 而切变可以通

过滑移和孪生两种方式进行, 产生这两种切变所需

的应力与温度的关系示于图中, 孪生应力与温度的

关系不太敏感,故曲线较平坦。从图 12-34 及相变与

形变的关系, 可以解释如下的一些因素对马氏体形

貌的影响。

( 1) 成分 增加钢中 C 量及 Ni量, 使 M s 温度

下降, 而 C 的效应尤为显著。这一方面是由于上述

的©¦ΔGc©¦的影响,使透镜片状马氏体易于形成;另一

方面, 低温时, 孪生较滑移易于进行, 因而在透镜片

状马氏体内有孪晶出现。此外,增加钢中 C 量和 N i量,都使奥氏体的强度增加, 也使间隙原

子的作用更为显著,这就提高了应变能参量 A , 却使透镜片马氏体的形成较困难, 这种效应

使中、低碳马氏体较易形成板条状马氏体。其它元素的影响, 也可以从它们对 Ms 及奥氏体

的强化效应的影响去分析。钴是使 M s 升高的唯一合金元素, 而对奥氏体的强化效应也不

大,故易促进板条状马氏体的形成。

( 2) 外界条件 外因是通过内因而起作用的。例如,冷却速度较慢, 则在冷却过程中由

于析出碳化物,从而使 M s 升高, 这就促使板条马氏体易于形成。又例如, 在奥氏体区加工,

也可以促使碳化物在奥氏体析出,由于同样的原因, 也能促使板条状马氏体的形成。含碳马

氏体的比容大于奥氏体,因而马氏体形成时, 有体积膨胀效应,外加压力, 使这种有膨胀效应

的相变进行困难,因而可降低 Ms , 有促使透镜片状马氏体易于形成的趋势。

虽然影响马氏体形貌分类的因素很多, 从已有的实验结果看来, 主要的影响因素还是

©¦ΔGc©¦。当©¦ΔGc©¦约大于 1256J / mol, 易于形成透镜片状马氏体。但是,其它的非主要的因素,

在特定条件下也会转化为主要的因素。

12.4 马氏体相变动力学

本节将以动力学角度从温度及时间两方面讨论马氏体转变的速度和进度。在 M s 点以

下,马氏体转变有图 12-35所示的三种情况。如果从形核、长大的过程看,可分下面四类:

( 1) 变温生核、恒温瞬时长大

如图 12-35( a )所示,马氏体转变量只取决于转变温度, 而与时间无关,与扩散相变的热

激活方式相比具有截然不同的特性。一般的碳钢及合金钢的马氏体转变属于这种类型。

在 M s 点以下, 一定温度下只形成一定量的马氏体, 随着温度的继续降低, 马氏体形成

量才不断增加,如图 12-36( a )所示。马氏体的形成, 实质上只取决于生核,一定温度下, 马氏
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图 12-35 马氏体转变曲线

( a) 变温转变 ( b) 爆发转变 ( c) 恒温转变

体的核心数目是一定的,温度降低, 马氏体生核数目才增加,而马氏体核心一旦形成, 在一定

温度下瞬时即可长大到最后尺寸。继续保温, 既不能生核,又不能长大, 因此不产生更多的马

氏体, 如图 12-36( b)所示。马氏体的这种长大速度主要是由非热学性的界面运动速度所决

图 12-36 马氏体变温生核、瞬时长大动力学曲线

定的, 界面运动速度在合金中大约是音速的 1/ 3, 与形成温度无关。温度范围为 - 20℃至

- 195℃时, 测出 Fe-N i合金中马氏体片的侧向长大速度大约为 2× 105
cm/ s , 形成一片马氏

体的时间为( 0. 5～5. 0)× 10
- 7

s。因此,马氏体的长大激活能实际为零。

有些研究工作者提出了冻结生核理论, 用以解释一般钢中变温生核的特性。该理论认

为,作为马氏体核心的胚芽不是在 M s 点以下靠热激活过程形成的,而是在 T E 温度以上、在

母相中某些特定的位置上优先形成的。合金中有利于成核的位置是那些结构上的不均匀区

域,即位错、层错等某些结构缺陷。此外, 晶体生长或塑性变形所造成的形变区以及由于浓度

起伏而贫碳的奥氏体体积内也是马氏体形核的部位。

( 2) 变温生核、变温长大

前面谈到的 A u-Cd、Cu-A l合金中的热弹性马氏体转变属于此类动力学。在一定温度

下,形成马氏体核心, 瞬时长大到一定尺寸,但并不是最后尺寸, 温度降低时,除继续生核外,

已形成的马氏体还继续伸长、加厚, 即马氏体可变温长大。这是因为这种马氏体在一定温度

下长大时, 未达到塑性变形破坏共格的程度,但是共格应变能、界面能和作为相变驱动力的

化学自由能达到了热力学平衡,因而停止生长。但当温度降低,过冷度增大时, 作为相变驱动

力的化学自由能又增大,因而允许更大的共格应变能与之平衡, 也就是允许马氏体片继续共

格长大。相反,如果升高温度, 减少相变驱动力,也会引起马氏体片缩小, 以减少共格应变能
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而保持热力学平衡。换句话说, 在马氏体的正向、反向转变中, 从始至终均有共格应变能与之

协调,这就是这类马氏体具有热弹性的原因。

与这种方式相反, ( 1)中所述的情况为在一定温度下所形成的马氏体已长大到产生塑性

变形破坏共格的程度,马氏体与基体之间失去了弹性联系, 因此不再引起变温长大。

( 3) 马氏体的等温转变

马氏体的等温转变最早是在 Mn-Cu 钢( 0.7% C, 6.5% Mn, 2% Cu )中发现的。后来发现

少数 M s 点低于 0℃的 Fe-Ni-Mn、Fe-N i-Cr 合金以及高碳高锰钢、高速钢、β-U 中也存在完

全的等温转变。其特点如图 12-35( c)所示, 转变时转变量取决于转变时间;在 T TT 图中, 具

有 C 曲线特征。图 12-37( a )为 F e-Ni-Mn 合金中马氏体转变的 C 曲线(图中 M 表示转变的

马氏体量) , 图( b)为动力学曲线的另一种形式。

马氏体的等温转变大多数情况是在恒温时靠马氏体生核、即新马氏体片的产生, 而不是

靠已生成的马氏体片的长大。而等温生核效应是一种自催化作用引起的。

图 12-37 马氏体等温转变动力学曲线

( a ) F e-23. 2% Ni-3. 62% Mn 合金的等温马氏体转变的 C 曲线 ( b) 转变量与时间的关系

试验证明,在达到等温转变温度前采用预冷的方法诱发少量马氏体, 可以使等温转变一

开始就具有最大转变,因此不需要孕育期即可形成。这表明预先存在的马氏体使等温马氏体

受到催化。

一片马氏体的形成,便产生引起更多马氏体片生核的条件, 在周围奥氏体基体中产生更

多的马氏体核心,因此等温转变开始时马氏体生核速率是增加的。但随着马氏体形成, 将奥

氏体分隔成愈来愈小的区,在这些区中生核的机会减少, 生核速率又降低。

马氏体的等温转变一般都不能进行到底,完成一定的转变量后即停止转变。总的说来,

等温马氏体形成时,核心数目是温度和时间的函数, 具有热激活性质。

在 U-0. 85% Cr 合金马氏体的长大过程中,发现随着等温时间的增加, 磨光样品的表面

浮凸区也变大,但长大速率很大, 约 0. 5mm/ h。

( 4) 马氏体的爆发式形成

如图 12-35( b)所示, 一些 M s 低于 0℃的合金,冷到一定温度 M B (≤M s)时的瞬间(千分

之一秒内) , 剧烈地形成大量马氏体,随后变温长大。在 Fe-N i-C、铬钢、锰钢、镍钢等中, 均发
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现有这种类型的转变。爆发式转变时,伴有声音, 并释放大量相变热;有时可使试样升温达

30℃。在一次爆发中形成一定数量的马氏体,条件合适时, 爆发转变量可超过 70%。图 12-38

给出了 F e-Ni-C 合金爆发式马氏体转变曲线。

图 12-38 Fe-Ni-C 合金马氏体转变曲线

爆发式马氏体转变受自催化生核所控制。例如, Fe-Ni-C 合金马氏体在 0℃以上形成时,

惯析面为{225}γ。而当大量爆发出现时, 惯析面接近{259}γ, 并且马氏体片呈现出明显的中

脊面。马氏体片呈“Z”形, 表示了这种现象的“协同”特性。可以想象,这种马氏体形成时, 一

片马氏体尖端的应力促使另一片惯析面为{259}γ的马氏体成核和长大, 因而呈连锁反应,

即爆发式状态。

12.5 马氏体的回火

所谓回火就是将淬火钢加热到低于临界点 A1 的某一温度, 保温以后以适当方式冷却

图 12-39 回火过程中的组织转变概况

到室温的一种热处理工艺。

淬火钢的组织主要是马氏体或马氏体加残

余奥氏体。马氏体和残余奥氏体在室温下都处

于亚稳定状态,马氏体处于含碳过饱和状态, 残

余奥氏体处于过冷状态, 它们都趋于向铁素体

加渗碳体(碳化物)的稳定状态转化。但这种转

化需要一定的温度和时间条件, 因此淬火钢件

必须立即回火,以消除或减少内应力, 防止变形

或开裂,并获得稳定的组织和需要的性能。

淬火高碳钢连续加热回火过程中的组织转

变概况示于图 12-39中,下面将分阶段对此进行说明。

12.5.1 淬火钢的回火转变及组织

淬火碳钢回火时,随着回火温度升高和回火时间的延长, 相应地要发生如下几种转变。

( 1) 马氏体中碳的偏聚(回火前期阶段——时效阶段)

马氏体是 C 在 α-Fe 中的过饱和间隙固溶体, C 原子分布在体心立方的扁八面体间隙
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中,造成了很大的弹性畸变, 加之晶体点阵中的微观缺陷较多,因此升高了马氏体的能量, 使

之处于不稳定的状态。在 100℃以下回火时, C, N 等间隙原子只能短距离扩散迁移,在晶体

内部重新分布形成偏聚状态,以降低弹性应变能。

例如, 含碳量 w C < 0. 25%的低碳马氏体, 间隙原子进入马氏体晶格中刃型位错线附近

的张应力区形成柯氏气团,使马氏体晶格不呈现正方度, 而成为立方马氏体。只有当马氏体

中含碳量 wC > 0. 25% , 晶格缺陷中容纳的碳原子达到饱和时, 多余碳原子才形成碳原子偏

聚区(类似于第 11 章讨论的 GP 区) ,从而才显示出一定的正方度。

亚结构主要是孪晶的透镜状马氏体,由于低能量的位错位置很少, 除少量碳原子向位错

线偏聚外,大量碳原子将向垂直于马氏体 c轴的 ( 001) M 面或孪晶面{112}M 上富集, 形成薄

片状偏聚区,其厚度只有零点几纳米, 直径约为 1.0nm。由于这些偏聚区的含碳量高于马氏

体的平均含碳量,为碳化物的析出创造了条件。

( 2) 马氏体分解(回火第一阶段转变)

当回火温度超过 80℃时, 马氏体将发生分解, 从过饱和固溶体 α′中析出弥散的 ε-碳化

物。随着马氏体中碳浓度的降低,晶格常数 c减小, a 增大,正方度 c/ a 减小。图 12-40 表示

图 12-40 "w C= 0. 96%的钢回火时马氏体中含碳量、正方度( c/ a)

与回火温度及回火时间的关系

w C = 0. 96%的钢在不同温度回火时, 马氏体中含碳量与晶格常数的变化。由图可以看出, 随

着回火温度的升高,马氏体中含碳量不断降低, 正方度不断减少。回火温度越高, 回火初期碳

浓度下降越多, 最终马氏体碳浓度越低。例如在 260℃短时间回火后,正方度趋近于 1。可见,

回火温度对马氏体的分解起决定作用。

析出的ε-碳化物属于 F e3 N 型,具有 HCP 结构, 一般用ε-Fex C 表示, 其中 x = 2～3。ε-碳

化物不是一个平衡相,而是向着 Fe3 C转变前的一个过渡相。由于转变温度较低, 马氏体中的

碳并未全部析出,其中仍含有过饱和的碳, 所以回火第一阶段转变后钢的组织由过饱和固溶

体α′和与母相保持共格联系的ε碳化物组成,这种组织称为回火马氏体。与淬火马氏体相比

较,回火马氏体易腐蚀呈黑色。

在回火马氏体中,ε-F ex C析出的惯析面常为{100}α′, 与母相的位向关系为

( 0001) ε∥ ( 011) α′

[ 1010] ε∥ [ 211] α′

  马氏体分解过程与回火温度有关。高碳钢在 80～150℃回火时, 由于碳原子活动能力

低, 马氏体分解只能依靠 ε碳化物在马氏体晶体内不断生核、析出, 而不能依靠 ε碳化物的

长大进行。在紧靠 ε碳化物周围, 马氏体的碳浓度急剧降低,形成贫碳区, 而距ε碳化物较远
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的马氏体仍保持淬火后较高的原始碳浓度。于是在低温加热后, 钢中除弥散 ε碳化物外, 还

存有碳浓度高、低不同的两种 α相(马氏体)。这种类型的马氏体分解称为两相式分解。

当回火温度在 150～350℃之间时, 碳原子活动能力增加, 能进行较长距离扩散。因此,

随着回火保温时间延长,ε碳化物可从较远处获得碳原子而长大,故低碳 α相增多, 高碳α相

逐渐减少。最终不存在两种不同碳浓度的α相,马氏体的碳浓度连续不断地下降。这就是所

谓连续式分解。直到 350℃左右,α相碳浓度达到平衡浓度,正方度趋近于 1。至此, 马氏体分

解基本结束。

含碳量低于 0.2%的板条马氏体在淬火冷却时已发生自回火, 绝大部分碳原子都偏聚

到位错线附近,因此在 100～200℃之间回火没有 ε碳化物析出。

( 3) 残余奥氏体的转变(回火第二阶段转变)

淬火的中、高碳钢含有部分残留奥氏体,在 200～300℃范围内回火时, 将发生残留奥氏

体分解。

残余奥氏体与过冷奥氏体并无本质区别, 它们的 C 曲线很相似, 只是两者的物理状态

不同而使转变速率有所差异而已。图 12-41 是高碳铬钢残余奥氏体和过冷奥氏体的 C 曲线。

图 12-41 �铬钢两种奥氏体的 C 曲线

( w C= 1. 0% , w Cr= 4% )

由图可见,残余奥氏体向贝氏体转变速度加快, 而向

珠光体转变速度则减慢。残余奥氏体在珠光体形成

温度范围内回火时,先析出先共析碳化物, 随后分解

为珠光体;在贝氏体形成温度范围内回火时, 残余奥

氏体则转变为贝氏体。在珠光体和贝氏体转变温度

区之间也存在一个残余奥氏体的稳定区。

淬火高碳钢在 200～300℃回火时, 残余奥氏体

分解为 α相和 ε-Fex C 组成的机械混合物, 称为回火

马氏体或下贝氏体。α相中含碳量与马氏体在相同

温度下分解后的含碳量或过冷奥氏体在相应温度下

形成的下贝氏体中含碳量相近, 并且 α相和 ε-F ex C

亦保持共格关系。

( 4) 碳化物的转变(回火第三阶段转变)

回火温度升高到 250～400℃, 碳钢马氏体中过

饱和的 C几乎已全部脱溶。并形成比ε-Fex C 更为稳

定的碳化物,这属于回火第三阶段转变。

在碳钢中比ε-Fex C 更为稳定的碳化物常见的有两种:一种是χ碳化物( H �¨gg 碳化物,

F e5C2 , 单斜晶系) , 另一种是θ碳化物(渗碳体, Fe3 C,正交晶系)。碳钢回火过程中碳化物的

转变序列可能为:

α′→ α相 + ε-Fex C

→ α相 + χ-Fe5 C2 + ε-Fex C

→ α相 + θ-Fe3 C + χ-Fe5C2 + ε-Fex C

→ α相 + θ-Fe3 C + χ-Fe5C2

→ α相 + θ-Fe3 C

  回火时碳化物的转变主要决定于温度, 但也与时间有关, 随着回火时间的增长, 发生碳
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化物转变的温度降低,如图 12-42所示。

图 12-42 �淬火高碳钢( w C = 1. 34% )回火时

碳化物转变温度和时间的关系

钢中含碳量高有利于 χ碳化物的形成, 高碳钢中 χ碳化物甚至可以一直保持到 450℃

(见图 12-42)。低碳钢的 χ碳化物极不稳定,存在范围很小, 一般不易出现。

χ碳化物呈小片状平行地分布在马氏体中, 尺寸约 5nm, 它和母相马氏体有共格界面并

保持一定的位向关系。

由于 χ碳化物与 ε碳化物的惯析面和位向关系不同, 所以 χ碳化物不是由 ε碳化物直

接转变来的,而是通过 ε碳化物溶解并在其它地方重新形核、长大的方式形成的。一般称这

种方式为“离位析出”。

χ碳化物和 θ碳化物的惯析面和位向关系若相同, 则当回火温度升高时, χ碳化物向 θ

碳化物的转变可以在特定的孪晶面(即惯析面{112}M )上形成, 即所谓“原位析出”;当 χ碳

化物和θ碳化物的惯析面和位向关系不同时,则 χ碳化物可能首先溶解,然后以“离位析出”

的方式形成θ碳化物。

刚形成的 θ碳化物与母相保持共格关系, 当长到一定大小时, 共格关系难以维持, 在

300～400℃时共格关系陆续破坏,渗碳体脱离 α相而析出。

当回火温度升高到 400℃,淬火马氏体完全分解, 但 α相仍保持针状外形,先前形成的 ε

碳化物和χ碳化物此时已经消失, 全部转变为细粒状 θ碳化物,即渗碳体。一般把经 350～

450℃范围内回火得到的, 针状α相和无共格联系的弥散分布的细粒状渗碳体的机械混合物

称为回火屈氏体。

( 5) 碳化物的聚集长大及 α相的回复和再结晶

回火温度再升高, 直到 A 1 点之下, 在碳钢中不再发生碳化物转变, 随着内应力的消除

及原子扩散作用的增强,θ碳化物会聚集长大,α相发生回复和再结晶。此时, 形态变化的驱

动力已不是化学自由能的差,而是存在于马氏体中的弹性能及界面能等。

当回火温度升高至 400℃以上时,已脱离共格关系的渗碳体开始明显地聚集长大。片状

渗碳体长度和宽度之比逐渐缩小,最终形成粒状渗碳体。高于 600℃回火, 细粒状渗碳体迅

速聚集并粗化。无论是片状渗碳体球化或粒状渗碳体长大,都是按 11.5 节所述颗粒粗化的

方式进行。

在碳化物聚集长大的同时,α相的状态也不断发生变化。当回火温度为 400～600℃时,

由于马氏体分解、碳化物转变及其聚集球化, 使 α相的晶格畸变大大减少, 残余在淬火钢中

的内应力基本消除。此外, 由于淬火马氏体晶粒是通过切变方式形成的,为非等轴晶粒, 晶内

位错密度很高,因此与冷变形金属相似, 在回火过程中,也会发生回复和再结晶。

对于板条马氏体,在回复过程中 α相中的位错胞和胞内的位错线逐渐消失,晶体中的位
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错密度降低,剩余的位错将重新排列成二维位错网络, 形成由其分割而成的亚晶粒。回火温

度高于 400℃后,α相已开始明显回复。回复后的α相形态仍呈板条状。随着回火温度升高,

亚晶粒逐渐长大,亚晶粒移动的结果可以形成大角度晶界。回火温度高于 600℃, 回复了的α

相开始发生再结晶。这时,由位错密度很低的等轴 α相新晶粒逐步代替板条状α晶粒。

对于透镜状马氏体,当回火温度高于 250℃时, 马氏体片中的孪晶亚结构开始消失, 出

现位错网络。回火温度升高到 400℃以上时, 孪晶全部消失,α相发生回复过程。当回火温度

超过 600℃时,α相发生再结晶过程。由于再结晶结果, 使α相晶粒长大, 马氏体针状形态消

失,形成多边形的铁素体。此时渗碳体也聚集成较大的颗粒。

一般把淬火钢在 500～650℃回火得到的具有多边形组织的铁素体和较粗粒状渗碳体

的机械混合物叫作回火索氏体。如果回火温度再高, 就会得到在铁素体基体中均匀分布着粗

粒状碳化物的回火珠光体。

12.5.2 淬火钢在回火时性能的变化

硬度变化总的趋势是, 随回火温度升高而不断降低, 如图 12-43 所示。含碳量 w C >

图 12-43 回火温度对各种淬火钢

硬度的影响

0. 8%的高碳钢在 100℃左右回火时, 硬度反而略有升

高, 这是由于马氏体中碳原子的偏聚以及大量弥散的

ε碳化物析出造成的。回火温度在 200～300℃之间, 高

碳钢硬度下降趋势比较平缓, 这是由于残余奥氏体分

解为回火马氏体使钢的硬度升高以及马氏体大量分解

使钢的硬度下降综合作用的结果。回火温度在 300℃

以上时,由于 ε碳化物转变为渗碳体, 共格关系破坏以

及渗碳体的聚集长大而使钢的硬度呈直线下降。

随着回火温度的升高, 碳钢的强度 σb, σs 不断下

降, 而塑性δ和ψ不断升高,如图 12-44所示。但在 200

～300℃较低温度回火时, 由于内应力的消除, 钢的强

度和硬度都得到提高。对于一些工具材料, 可采用低温

回火以保证较高的强度和耐磨性(图 12-44( c) )。但高

碳钢低温回火塑性较差,而低碳马氏体低温回火具有良好综合力学性能(图 12-44( a ) )。在

300～400℃回火时,钢的弹性极限 σc最高, 因此一些弹簧钢件均采用中等温度回火。当回火

温度进一步提高,钢的强度迅速下降, 但钢的塑性和韧性却随回火温度升高而增长。在 500

～600℃回火时, 塑性达到较高的数值,并保留相当高的强度。因此中碳钢采用淬火加高温回

火可以获得良好的综合力学性能(图 12-44( b) )。

应该指出的是, 尽管同一钢件经淬火加回火处理可以得到回火屈氏体和回火索氏体组

织,由过冷奥氏体直接分解也能得到屈氏体和索氏体组织, 但这两类转变产物的组织和性能

却有明显的差别。后者的碳化物呈片状,因此其受力时会使基体产生很大的应力集中, 易使

碳化物片产生脆断或形成微裂纹;前者的碳化物呈颗粒状, 造成的应力集中小, 微裂纹不易

产生,故钢的塑性、韧性好。图 12-45为 w C = 0. 84%钢的淬火组织与奥氏体直接分解组织力

学性能的比较,两类组织的抗拉强度相近, 但回火索氏体组织的σs , δ, ψ等性能要高得多。
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图 12-44 淬火钢拉伸性能与回火温度的关系

( a ) w C= 0. 2%  ( b) w C= 0. 41%  ( c) w C= 0. 82%

图 12-45 �w C= 0. 84%钢的淬火组织与奥氏体

直接分解组织力学性能的比较
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12.6 马氏体时效钢的强化机制分析

12.6.1 概述

  马氏体时效钢是一类特殊的超高强度钢。与其它钢不同, 马氏体时效钢不是由碳来强化

的,碳在其中是杂质元素, 冶炼时应控制在尽可能低的水平。这类钢是通过金属间化合物的

析出来实现强化的,强化合金元素包括 T i、V、Al、Be、Mn、Mo、W、Nb、T a、Si、Cu 等。合金里

没有碳,便可以有更好的强化性能、加工性能以及强度与韧性的综合。

自 60年代以来发展了一系列马氏体时效钢, 采用不同级别来满足特定的强度要求。表

12-5 列出了国际上马氏体时效钢研究开发的分布、合金成分及强度等。通常, 这类钢有较高

的 N i, Mo, Co, T i, Cr 含量。

表 12-4 一些较新研制发展的马氏体时效钢(成分以质量百分数表示)

合金 Ni Co Mo T i Cr Al YS( MPa/ klbf/ in2 A)

不含 Co 系

南朝鲜 W250 �18 !— — 1 8. 4 — 0  .1 4 h. 5W 1780 �/ 258

N16 �F6M6 18 !— 6 �— — — 5 hV 1880 �/ 270

Vascomax T -250 �18 !. 5 — 3 �1 8.4 — 0  .1 — 1700 �/ 250

Vascomax T -300 �18 !. 5 — 4 �1 8.85 — 0  .1 — 2040 �/ 300

Ni-Cr 系

X11 �N10M2T 10 !— 2 �1 8. 1 11 �0  .2 — 1600 �/ 230

X12 �N9D2 9 !— 0 �.7 0 8.8 12 �— — 1500 �/ 220

中 国 9 !— — 0 8.9 12 �— 2 ~Cu, 0. 4Nb, 0. 1Be 1750 {/ 255

Ni-Co-Mo 系

LokomoC1650 �18 � 11 f 5 � 0 8. 3 — — — 1650 �/ 240

T hyssen2799 r12 �8 f8 �0 8. 5 — 0 �.05 — 1800 �/ 260

VascomaxC-250 �18 �. 36 8 f. 18 4 �. 75 0 8. 46 — 0 �.12 — 1700 �/ 250

VascomaxC-300 �18 �. 5 9 f4 �. 8 0 8. 6 — 0 �. 1 — 2040 �/ 300

  日  本 10 �18 f14 �— — — — 3500 �/ 500

  日  本 10 �18 f12 �1 8— — — 3900 �/ 560

  日  本 8 �20 f14 �— — — — 3500 2-4200-/ 500-600

N8 �K14M18T T 8 �14 f18 �0 8. 8 — 0 �.1 — ( 67 �RC)

Ni-Co-Mo-Cr 系

DE W U lt rafort 8 �9 ~4 �. 5 0 8. 4 11 �0  .2 — 1670 �/ 240

  苏  联 9 �3 ~2 �. 2 0 8. 8 12 �0  . 3 — 2500 �/ 362

  印  度 8 �12 ~5 �0 8.1 11 �— — 1700 �/ 250

CartechX-23 ^7 �10 ~5 �— 10 �— — 1634 �/ 237

  注 : 1lbf/ in2= 6894. 757P a

对于马氏体时效钢来说,从奥氏体固溶态冷却时, 发生的唯一相变是形成马氏体的马氏

体相变。即使是大块材料的慢冷也仅产生马氏体,这是这类合金的一大优势。钢的进一步强

化来源于 480～510℃几个小时的时效热处理。马氏体时效钢的名称即来源于此。在时效热
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处理过程中,亚稳的马氏体分解。幸运的是, 金属间相的析出反应比产生奥氏体和铁素体的

回复反应进行得快得多,在回复反应发生之前可产生大幅度的析出强化。

12.6.2 马氏体时效钢的相组成

由表 12-4已经看到, 在马氏体时效钢中使用了多种合金元素。马氏体时效钢的高强度

来源于时效强化, 通过 480～510℃温度范围时效, 在马氏体基体内产生了大量的金属间化

合物析出物。下面针对不同的合金系统并结合相图分析考察可能的析出物及相组成。

( 1) Ni-T i系

由图 12-46 所示的 Ni-T i相图可知, Ni-T i 系中含有三种化合物, 分别为 N iT i2 , NiT i,

N i3 T i。有关这些化合物的成分与晶体结构情况列于表 12-5。

图 12-46 Ni-T i 相图

表 12-5 Ni-Ti 金属间相

相 成分( x Ni
 ) 晶体结构 晶格常数/ nm

NiT i2 +33 �. 3% FCC( 96 V个原子/晶胞) a= 1 M. 13193±0. 00002

NiT i 49 ". 5%～57% CsCl 型 a= 0 M. 3015±0. 0001

Ni3 �T i 75 �% 六 方 a= 0 M. 51010, c= 0. 83067

  ( 2) Ni-Mo 系

N i-Mo系含有三个中间相, 见表 12-6。图 12-47为 N i-Mo平衡相图。富 N i固溶体的分

解起始于有序化,其中有可能涉及四个亚稳相。它们的成分分别为 N i2 Mo, Ni3 Mo, Ni 4Mo 和

N i7 Mo6 , 但结构可能与稳定相都不同。
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图 12-47 Ni-Mo 相图

表 12-6 Ni-Mo金属间相

相 成分( x Mo
 ) 晶体结构 晶格常数/ nm

β-Ni4 �Mo 19 �. 4%～19. 0% 四 方 a = 0 �. 5683, c= 0. 3592

γ-Ni3 �Mo 23 �. 9%～24. 4% 正 交 a = 0 �. 5064, b= 0. 4223, c= 0. 4449

δ-NiMo 52 P%～54% 四 方 a = 0 �. 9107, b= 0. 8852

  ( 3) Fe-Mo系

F e-Mo 系中有 4 个金属间相: λ-Fe2 Mo, R, μ-Fe7 Mo6 , σ-FeMo, 其成分与结构列于表

12-7。R 与 σ-F eMo 相是高温相(见图 12-48 的 Fe-Mo 相图) , 估计在马氏体时效温度这些相

不会出现。

表 12-7 Fe-Mo 金属间相

相 成分( x Mo
 ) 晶体结构 晶格常数/ nm

λ-Fe2 �Mo 33 �. 3% 六方MgZn2 �型 a = 0 �. 4745, c= 0. 734, c/ a = 1. 63

R 33 �. 9%～38. 5% 六 方 a = 1 �. 0910, c= 1. 9345, c/ a= 1. 774

μ-Fe7 �Mo6 39 �. 0%～44. 0% 六 方 a = 0 �. 47546, c= 2. 5716, c/ a = 5. 4095

σ-FeMo 42 �. 9%～56. 7% 四 方 a = 0 �. 9188, c= 0. 4812, c/ a= 0. 5237

  ( 4) Fe-Ti 系

F e-Ti 系中的平衡金属间固相化合物有 F eT i 与 F e2 T i(见表 12-8)。图 12-49为 Fe-Ti

平衡相图。
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图 12-48 Fe-Mo 相图

表 12-8 Fe-Ti 金属间相

相 成分( x
Fe
 ) 晶体结构 晶格常数/ nm

FeT i 48 "%～50. 2% CsCl 型 a = 0 �. 2976

Fe2 �T i 64 �. 5%～72. 4% 六方 , Laves MgZn2 �型 a = 0 �. 47857, c= 0. 7749

图 12-49 Fe-T i 相图
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  ( 5) Ni-Mo-T i系

除去上面所及的二元相以外, Ni-Mo-T i系中还有两个三元化合物,φ和 Σ。φ的成分为

N i50 Mo27. 5T i2 2. 5 , Σ的成分为 N i6 MoT i。

( 6) Fe-Ni-Mo系

该三元系在固态下含有一个三元化合物 P , 成分为 Fe11 Ni 36 Mo53。在此成分下, P 相正交

结构的晶格常数为 a = 0. 9091nm, b= 1. 7002nm, c= 0. 4795nm。另外, Ni在 Fe7 Mo6 相中的

固溶度很大。在 Mo 调制有序相 Ni3 F e中, 当成分为 Ni2 4F e7Mo 时,有序度(特别是短程有序

度)达到最高。

12.6.3 常规马氏体时效钢的时效硬化分析

常规马氏体时效钢指的是通常使用的 Fe-Ni-Mo-T i( -Co) (有时还含少量 A l)马氏体时

效钢。

( 1) 马氏体相变

处于退火奥氏体态的马氏体时效钢冷却到室温可产生完全的马氏体结构。这是因为马

氏体时效钢内的高 Ni含量保证了从奥氏体到马氏体的彻底转变, 即使在低的冷却速度下也

是如此。这种转变产生的马氏体通常为 BCC 板条结构,这种结构具有较好的韧性, 并易于金

属间化合物的时效析出。高密度的位错及其它晶格缺陷加快了原子的扩散速度。

( 2) 时效初期反应

马氏体时效钢在时效析出过程中通常不显示孕育期阶段。但在真正析出物产生之前也

会发生有序化或偏聚,或两者同时发生, 而且析出物易于在位错或马氏体板条晶界上形成。

置换合金元素也可以在马氏体内产生应变强化, 置换元素集中于位错附近是马氏体时

效钢固溶体分解的第一步。粗略计算表明, Mo 原子与刃型位错的结合能约为 0.47eV , 这与

间隙 C 或 N 原子钉扎刃型位错的作用能相接近。

透射电镜对 3.5GPa 级 F e-8% N i-14% Mo-20% Co(质量分数)马氏体时效钢研究表明,

在时效组织中发现了调幅结构。这也许是马氏体时效钢所特有的短时效后强度大幅度增长

的原因之一。该调幅结构波长为几个纳米,经预冷加工后可以更大些。经很长时间(最长为

300h )过时效后该结构仍存在, 但直径为几纳米的 M 2 Mo( M = Fe, Ni, Co) Laves 相在其中

析出,预冷加工可以抑制波长随时效时间增加而增大的现象。波长的增大也许会伴随着成分

波动(振幅)的增大。经预冷加工后 M 2 Mo析出物分布更加均匀。总之, 马氏体时效钢时效反

应始于调幅分解这一观点是很有意义的。

( 3) 析出与强化

马氏体时效钢本身就含有多种成分,其中所涉及的金属间相类型也极多, 而且析出物很

小、很密, 这些为相鉴定造成了困难。应该说,马氏体时效钢中析出物的晶体结构、化学组成

以及析出过程至今还不是完全清楚。

根据电镜选区衍射、X 光分析、场发射扫描透射电镜、场离子显微镜原子探针以及穆斯

堡尔谱等方法的分析结果, T -300 与 C-300马氏体时效钢经 510℃时效产生的细小第二相

析出物是 N i3 Ti,也有人认为是 Ni3 ( Mo, Ti)和 Fe7Mo6 ;在不含 Co、高 T i的 T -250钢中为细

小 N i3 T i析出, 在含 Co、低 T i的 C-250钢中,除 N i3 Ti 以外, 时效后期还有 Fe2 Mo 形成;一

般认为 N i3 Mo较 Fe2Mo 更易形成;析出物与基体间界面保持共格或半共格联系; Co 在马氏
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体时效钢的作用是降低 Mo 在马氏体基体内的固溶度, 以增加含 Mo 析出物的密度,这就是

Co-Mo 结合使用可大大增加马氏体时效钢强度的原因。当然上述这些因素都会增加马氏体

时效钢的强化效果。

12.6.4 一些新型马氏体时效钢

采用 W, V , Mn 代替马氏体时效钢中的 Mo, T i,在某些情况下更经济实用。在马氏体时

效钢中加 Cr,可使马氏体时效钢变成不锈钢。有时添加一些“杂质”元素如 Si或 B, 也可起到

意想不到的作用。表 12-9列出了一些新型马氏体时效钢的类型及强化机制。

表 12-9 一些新型马氏体时效钢

合  金 涉及新添加合金元素或方法的强化机制

含 W 合金 时效初期析出( Ni, Fe, Co) 3 SW, 后期析出 Fe2W

含 V 合金 时效反应始于 Ni, V 偏聚 ,然后产生 Ni3 BV

含 Mn 合金 Mn 代替 Ni 作基体强化 ,并可能有 θ-NiMo 析出

含 Cr 合金 Cr 降低 T i 在基体中固溶度 ,并参与形成 R 相; 提高韧性、抗腐蚀性

含 Si 合金 形成 T i6 nSi7Ni16相 ,或( Ni, Fe) 22Si7 相

含 B 合金 B与 N 形成 BN 相 , B 还可抑制奥氏体再结晶 ,以细化马氏体晶粒

利用粉末冶金方法

制作马氏体时效钢
细化晶粒 ,提高韧性 ,对于复杂形状工件易于成型

习  题

12-1 试比较贝氏体转变与珠光体转变、马氏体转变的异同。

12-2 简述钢中板条马氏体和片状马氏体的形貌和亚结构, 并说明它们在性能上的差

异。

12-3 比较珠光体、索氏体、屈氏体和回火珠光体、回火索氏体、回火屈氏体的组织和性

能。

12-4 如何把含碳量为 0.8%的碳钢球化组织转变为:① 细片状珠光体;② 粗片状珠

光体;③ 比原来组织更细的球化组织?

12-5 应用矩阵证明 Bain 机制的晶面关系

h′

k′

l′b

=
1
2

h- k

h+ k

2l f

和晶向关系

u′

v′

w′b

=

u - v

u + v

w f

, 式中( h′k′l′) b、[ u′v′w′] b 和( h k l ) f、[ u v w ] f 分别为新相和母相的晶面指数和

晶向指数。

12-6 根据 Bain 机制,奥氏体转变成马氏体时,面心立方晶胞转变为体心正方晶胞, 并

沿( x 3 ) γ方向收缩 18% , 而沿 ( x 1 ) γ和 ( x 2 ) γ方向膨胀 12%。已知奥氏体的点阵常数 a =
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0. 3548n m。

( 1) 求钢中奥氏体转变成马氏体的相对体积变化;

( 2) 由于体积变化而引起在长度方向上的变化又为多少?

( 3) 设钢的弹性模量 E = 30× 107
N / cm

2 ,则需要多大拉应力才能使钢产生( 2)所得的长

度变化?

12-7 画出 T 8 钢的奥氏体等温转变曲线。为了获得以下组织, 应采用什么冷却方法,

并在等温转变曲线上描画出冷却曲线示意图:

( 1) 索氏体与珠光体混合组织;

( 2) 屈氏体+ 马氏体+ 少量残余奥氏体;

( 3) 全部下贝氏体;

( 4) 屈氏体+ 下贝氏体+ 马氏体+ 残余奥氏体;

( 5) 马氏体+ 少量残余奥氏体;

( 6) 回火马氏体+ 下贝氏体+ 马氏体+ 残余奥氏体。

12-8 称马氏体转变的惯析面为不变平面的含义是什么? 如何证明马氏体转变的惯析

面为不变平面?

12-9 设马氏体与奥氏体之间保持 K-S 关系,马氏体惯析面为{111}γ, 试问具有同一惯

析面的马氏体板条可能有几种不同的空间取向? 计算出这几种不同取向之间的相互关系。

12-10 {225}马氏体片之间的夹角及{259}马氏体片之间的夹角各应是多少?

12-11 如马氏体与奥氏体保持 K-S 关系, 马氏体惯析面为{111}γ, 试问在界面上马氏

体与奥氏体两相原子配置情况如何?

12-12 何谓马氏体时效钢? 马氏体时效钢的强化机制与碳钢马氏体有何不同?

12-13 指出提高钢材强度的几种措施, 并加以解释,如何提高钢材的强韧性?

12-14 退火铜的金相组织中常可发现孪晶, 如图 12-50 所示。现测得样品表面(孪晶所

在晶粒)的法线为[ 011] ,孪晶面为( 1 1 1)。

( 1) 求显微观察见到的孪晶边界条纹(迹线)的晶向;

( 2) 在 FCC( 001)标准投影图中标出孪晶面( 1 1 1)及孪晶中的( 010)、( 001)、( 100)的极

点位置;

( 3) 由显微组织中可以看出, 孪晶界与大角度晶界保持近乎垂直的关系,试解释原因。

图 12-50 �退火铜金相组织

中显示出的孪晶

图 12-51 原始拉伸曲线

 

12-15 有原始组织为细晶粒的低碳钢 (含碳约 0.1% ) , 将其拉伸至应变 ε= 6%时卸
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载,拉伸曲线如图 12-51所示, 请绘出下列情况下的曲线并扼要加以说明:

( 1) 卸载后立即重新加载, 继续拉伸,使之产生塑性变形;

( 2) 卸载后经室温时效(如 1h) ,继续拉伸, 使之产生塑性变形;

( 3) 卸载后经高于 720℃退火 1h 后继续拉伸,使之产生塑性变形;

( 4) 卸载后经 880℃退火 15min 后继续拉伸, 使之产生塑性变形。

12-16 图 12-52 示出一退火铜 (点阵常数为 a , 每对原子的键能为 U b)的双晶体薄板,

板厚为 t, 板宽为 l, 经 X 射线测定晶粒Ⅰ、Ⅱ的板面法线分别为 [ 100]和[ 111] , 问此晶体在

再结晶退火温度继续加热时,晶界是否会移动? 若能移动, 试给出晶界移动的驱动力的表达

式。

图 12-52 退火铜样品
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