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出版者的话

能源、信息、材料被认为是 21 世纪国民经济的三大支柱 ,其中材料是各行各

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 ,因此 ,

材料研究显示出越来越重要的地位。目前 ,材料科学已延伸到包括电子工程、生

物工程、航空航天技术、建筑工程等学科在内的各主要研究领域。新材料、新工艺

的不断产生 ,对材料的研究提出了更新更高的要求。为了适应现代科学技术迅猛

发展的趋势 ,推动材料学科向前发展 ,必须高度重视材料学科的基础教育和人才

培养 ,为未来的研究和进步奠定坚实的基础 ,储备充满活力的有力的后备军。

1998 年 7 月 ,教育部正式颁布了经第四次全面修订后的普通高等学校本科专

业目录 ,相应地 ,其专业培养目标、主干学科、主要课程、主要教学实践环节等都有

了不同程度的变化。在这种形式下 ,要适应社会的发展 ,适应新的专业培养目标

和教学要求 ,组织编写一套全方位的材料类专业系列教材就成了当务之急。

西北工业大学是首批进入国家“211 工程”建设项目的全国重点大学之一 ,其

严谨求实的学风和高水平的师资队伍享誉社会。西北工业大学拥有多个国家重

点学科 ,其中材料学科在全国占有突出的地位。西北工业大学材料学院现有 5 个

博士点和 1 个博士后流动站 ,并有一大批驰名中外的专家学者 ,其中包括中国科

学院院士 1 名、中国工程院院士 2 名。他们为我国材料学科的发展起了巨大的推

动作用。我们利用材料学科的这种优势 ,在教材规划小组、专家评审小组及材料

学科课程指导委员会的指导下 ,经过多次论证、优化 ,首批推出包括金属材料和非

金属材料专业在内的教材 14 种 ,基本涵盖了材料学科的主干课程。

本系列教材定位于普通高等学校材料类专业本科层次 ,具有以下特点。
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1. 内容新颖 ,体现先进性

材料学科近年来发展迅猛 ,各种新材料、新工艺不断涌现 ,并与计算机技术联

系越来越紧密 ,本系列教材力求反应这些内容 ,体现内容的前瞻性。

2. 作者实力强大 ,体现高水平

本系列教材的作者均为博导或具有博士学位的教授、副教授 ,他们从事一线

教学工作多年 ,具有丰富的教学经验和丰硕的研究成果。

3. 体系全新 ,体现新观念

本系列教材适应教学改革的需要和市场经济对人才培养的要求 ,各门课程在

以前的基础上更注重实践环节 ,内容的安排更适合学生的自主学习。

4. 编写形式多样 ,体现新思路

网络化、电子化、数字化是当今社会的特色 ,本系列教材提倡电子讲稿和多媒

体课件的配套出版 ,以给作者和读者提供一个更加广阔的发展空间。

回顾过去多年材料学科教材和专著的出版工作 ,我们积累了不少宝贵的经

验 ,取得了显著的成绩。西北工大版的多种教材、专著一直畅销不衰 ,这无疑是对

我们的鼓励和支持。步入 21 世纪的今天 ,我们郑重推出这套材料科学系列教材 ,

希望它能得到专家及广大读者的厚爱。我们愿为推动材料学科的发展不懈努力 ,

我们愿为新世纪中国高等教育事业做出更大的贡献。

21 世纪材料科学系列教材编委会

西北工业大学出版社  
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前  言 (第 2 版 )
 

材料在人类历史进程中的地位已为人所共知 ,新型材料在现代文明中的地位尤为突出。

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 ;反过来 ,新技术的发展又促进

了新材料的研制。目前已涌现出各种各样的新材料 ,如结构与功能陶瓷、陶瓷基与金属基复合

材料 ,金属间化合物与轻金属、表面改性材料、薄腊材料及生物材料。与几十年前相比 ,我们已

进入了一个材料多样化的时代。

新材料具有特殊的性能 ,如超高强度、超高硬度、超塑性、超导性及各种特殊物理性能 ;新

材料的制备和生产往往和新技术、新工艺紧密相关 ,如为了制得纤维增强的新型复合材料 ,就

需要制备高强度、高热稳定性、无缺陷的纤维 ,并能解决它们与基体的复合工艺 ;新材料的发展

和传统材料相比 ,更依赖于材料理论。正是由于新材料的不断发展 ,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。

材料科学与工程学科的任务是研究材料的结构、性能、加工、使用状况四者之间的关系。

这里所指的材料 ,包括传统材料和各种新型材料。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。结构材料将向着更高温、更高强度、更高比刚度的方

向发展 ,对航空发动机来说 ,高温合金仍然是最关键的材料。从正在发展中的材料来看 ,陶瓷

是当前的热点。由于这类材料有很多的优点 ,如低的线膨胀系数 ( ( 3～4 )×10 - 6/ ℃ ) ,良好的

高温温度 (当前可达 1 400 ℃ ) ,优良的环境稳定性、耐腐蚀性、抗氧化性 ,低密度 ,高硬度 ,耐磨

性好 ,有丰富的资源等 ,故发展前景十分光明。在今后的 30 年 ,复合材料将有广泛的应用。复

合材料不仅可作为一类高温材料使用 ,而且可用于改善材料其他性能 ,如陶瓷基复合材料主要

是用来解决脆性或提高断裂韧性问题 ,金属基复合材料及树脂基复合材料可以大幅度提高刚

度 (弹性模量 )和抗疲劳性能等 ,碳/ 碳复合材料可提高热震性能等。所以 ,金属基、陶瓷基及

碳/ 碳基复合材料仍是当前研究的重点。

作为材料科学与工程系的核心专业基础课 ,本教材与传统的《金属学》和《金属材料学》不

同。它所讲述的内容并不局限于金属材料 ,而是适应材料科学发展的需要 ,以金属材料、无机

非金属材料、高分子材料及复合材料为研究对象 ,介绍各类材料的成分、结构、显微组织与性能

之间的关系 ,强调各类材料微观结构与宏观表现这一材料共性 ,拓宽了知识面。

本教材的主要内容包括以下几部分 :

(1 ) 工程材料中的原子排列 (固体中的结合键、晶体学基础、晶体缺陷理论 ) ;

(2 ) 固体中的相结构 (材料的结构理论 ) ;

(3 ) 凝固 (凝固理论 ) ;

(4 ) 相图 (材料热力学及平衡理论 ) ;
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(5 ) 固体中的扩散 (扩散理论 ) ;

(6 ) 塑性变形 (材料强韧化理论 ) ;

(7 ) 回复与再结晶 (回复、再结晶的规律 ) ;

(8 ) 固态相变 (固体动力学理论 ) ;

(9 ) 复合效应与界面 (材料复合原理 )。

以上内容都是材料科学的基础理论 ,它对于发展新材料、培养学生创新能力具有深远的

意义。

本书的主要特点 :从固体的键合理论、原子排列、组织结构等三个不同层次 ,阐明各类材料

微观结构与性能的本质联系及其共性规律 ;以常用工程材料为对象 ,阐述其共性原理 ,拓宽了

学生的知识面 ,并反映了当今材料多样化的特点 ;书中精选了配合教材内容的例题、习题 ,特别

是例题之多 ,同类书中较为少见。这不仅有助于学生自主获取知识能力的培养 ,而且能提高分

析问题和解决问题的能力。

本书可作为材料科学与工程专业、金属材料及热处理专业、铸造、焊接、锻造及腐蚀与防护

等专业的教科书 ,也可作为有关工程技术人员的参考书。

本教材授课时数为 80 学时左右。使用本教材之前 ,学生应学完高等数学、普通物理、物理

化学、材料力学等课程 ,并初步具有材料生产和使用方面的实践知识。

本书第 1 版于 2000 年由西北工业大学材料科学与工程学院刘智恩、吕宝桐、乔生儒、侯晏

红 4 位教师在他们长期从事金属学、金属机械性能、复合材料等课程教学的基础上共同编写

而成。

根据这几年该教材使用情况 ,特别是国防科工委对材料科学与工程类各专业本科生核心

专业基础课的要求 ,校教材委员会决定由刘智恩同志征集各方意见 , 对全书进行修订 (第 2

版 )。本次修订较系统地阐明本学科的基本理论 ,加强宏观规律和微观机理的结合 ;对原书中

出现的错误之处 ,进行了更正。同时 ,在层次安排上作了必要的调整 ,以满足教学的需要。修

订后全书共分为 9 章 ,将原书中的第 4 章、第 5 章合并为一章“相图”,并对某些内容进行了改

写 ;对于各章中必要的图表、资料、例题作了适量的补充 ,更便于读者自学。

本书在修订过程中 ,除了原书的有关作者及教材使用者提出了很多宝贵意见外 ,还得到西

北工业大学出版社王夏林、雷军等同志的大力支持和热忱帮助 ,材料科学与工程学院领导对本

书的修订工作给予了很大支持 ,在此深表感谢 !

由于我们水平有限 ,缺点和错误一定不少 ,恳切希望读者批评指正。

编  者
2002 年 10 月
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前  言 (第 1 版 )
 

为了适应材料科学的发展 ,拓宽知识面 ,加强基础 ;同时考虑到按大学招生、培养的需要 ,

在原有的《金属学原理》基础上 ,参考国内外教学发展趋势 ,编写《材料科学基础》这本教材。

近些年来 ,由于现代科学技术的迅猛发展 ,对材料提出了更高、更新的要求。在专业的培

养目标上 ,就材料知识而言 ,必须从金属材料扩展到陶瓷、高分子和复合材料。所以 ,这本书是

以工程材料为对象 ,阐述它的基本原理和基础知识 ,这和那些仅以金属材料为对象的《金属学

原理》是不同的。

《材料科学基础》从材料的内部结构探讨其性质与行为 ,揭示材料结构与性能的内在联系

及规律 ,为认识和改进材料的性能提供必备的基础知识。人们可以从其基本理论出发 ,指导材

料的生产及科研 ,解决材料使用中的问题。

鉴于金属材料在当今工业材料应用中仍然占据主导地位 ,金属学相对其他材料学科更成

熟、更严密 ,其理论及研究方法也正在向其他材料学科移植和渗透 ,所以 ,保证金属学的分量和

教学时数 ,无论从加强基础和实际应用来说都是必要的。正因为如此 ,在《材料科学基础》中 ,

涉及陶瓷、高分子及复合材料的基础知识约占 2/ 5 ,而在教学时数上不超过 1/ 4。

《材料科学基础》是材料科学与工程专业本科生一门重要的专业基础课 ,以介绍工程材料

的基础知识为目的。主要内容包括工程材料中的原子排列、固体中的相结构、凝固与结晶、二

元相图、三元相图、固体中的扩散、塑性变形、回复与再结晶、复合效应与界面、固态相变共 10

章。教学中可突出各类材料的共性 ,注意不同材料中的个性。

本书的主要特点 ,是以常用工程材料为对象 ,阐述其共性原理 ;书中选用了较多的例题 ,以

利于学生对基础知识的理解 ,也有利于培养学生分析问题和解决问题的能力。

本书可作为材料科学与工程专业 ,金属材料及热处理专业 ,铸造、焊接、锻造及腐蚀与防护

等专业的教科书 ,也可作为有关工程技术人员的参考书。

本教材授课时数为 80 学时左右。使用本教材之前 ,学生应学完物理化学、材料力学等课

程 ,并初步具有材料生产和使用方面的实践知识。

本书共 10 章。其中 ,第 1～4 章由西北工业大学刘智恩副教授编写 ,第 5 , 6 章由西北工业

大学吕宝桐教授编写 ,第 7 , 8 章由西北工业大学侯晏红硕士编写 ,第 9 , 10 章由西北工业大学

乔生儒教授编写。全书由刘智恩副教授主编。

本书审稿由西安交通大学周敬恩教授 (第 2 , 6 , 7 , 8 , 9 章 )、西安交通大学柴东朗教授 (第

1 , 3 , 4 , 5 , 10 章 )担任。

在编写过程中 ,西北工业大学刘正堂教授提供了大量资料 ,给予了极大的支持和帮助 ;西

安工业学院严文教授、西北工业大学李华伦、杨延清等教授审阅了部分初稿 ,并提出了宝贵意
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见 ;许多有关同志参加了描图及缮写工作 ,对他们的辛勤劳动 ,在此一并致谢。

由于编者水平有限 ,书中难免存在缺点和错误 ,敬请读者批评指正。

编  者   

1999 年 9 月  
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第一章  工程材料中的原子排列
 

  工程上最广泛应用的材料多为晶体 ,它们的许多性能都与其内部原子排列有关。因此 ,作

为材料科学工作者 ,首先要熟悉固体中原子的排列方式和分布规律。其中包括固体中的原子

是如何相互作用并结合起来的 ,晶体的特征及其描述方法 ,晶体结构的特点 ,各种晶体间的差

异 ,以及晶体结构中缺陷的类型及性质等。这些都是本章要重点介绍的内容。这些知识不仅

是学习材料科学课程的基础 ,也是学习其他专业课程 (如 X 射线衍射、电子衍射等 )必不可少

的重要基础。

§1. 1  原 子 键 合

在固态下 ,当原子 (离子或分子 )聚集为晶体时 ,原子 (离子或分子 )之间产生较强的相互

作用 ,这种相互作用力就称为结合力 ,也称为结合键。由于电子运动使原子产生聚集的结合力

称为化学键。固体中的结合键主要是化学键 ,其大小与原子的结构有关。不同类型的原子之

间 ,具有不同性质的结合键。固体中的结合键可以分为离子键、共价键和金属键 3 种化学键 ,

以及分子键、氢键等物理键。

§1. 1. 1  固体中原子的结合键

1. 1. 1. 1  金属键

金属元素的原子失去最外层价电子后就变成带正电的离子 ,被失去的电子则形成围绕离

图 1 1

 
 
金属原子正常堆积时

的金属键及其电子云

子运动的“电子云”,如图 1 1 所示。脱离原子的价电子 ,已不

再与某一特定的正离子相互吸引 ,而是在电子云中自由运动 ,成

为被若干个正离子相吸引的电子。通过正离子与电子之间相互

吸引 ,使这些正离子与电子结合起来。这种结合力就是金属键。

当金属发生弯曲等变形时 ,原子将改变它们彼此之间的位

置 ,但并不破坏键。因此 ,金属具有良好的塑性。在电压作用

下 ,价电子将发生运动 ,因而金属有良好的导电性。正离子在热

的作用下 ,震荡加剧并传递热量 ,因而金属有良好的导热性。

1. 1. 1. 2  共价键

一些陶瓷和聚合物是通过共价键使其原子结合在一起的。

以硅为例 ,如图 1 2 所示。1 个 4 价的硅原子 ,与其周围 4 个硅原子共享最外层的电子 ,从而

使每个硅原子最外层获得 8 个电子。1 个共有电子代表 1 个共价键 ,所以 1 个硅原子有 4 个
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图 1 2  硅的共价键

(a ) 硅原子 ;  ( b ) 硅的 4 个共价键

共价键与 4 个邻近的硅原子结合。

通常两个相邻原子只能共用一对电子。一个原

子的共价键数 ,即与它共价结合的原子数 ,最多只能

等于 8 - N ( N 表示这个原子最外层的电子数 ) ,所

以共价键具有明显的饱和性。另外 ,在共价晶体中 ,

原子以一定的角度相邻接 ,各键之间有确定的方位 ,

故共价键有着强烈的方向性。

共价键的结合力很大 ,所以共价晶体具有强度

高、硬度大、脆性大、熔点高等性质 , 结构也比较稳

定。受力时要么不变形 ,要么键被破坏使材料破坏

和断裂。

1. 1. 1. 3  离子键

部分陶瓷材料 (如 MgO, Al2 O3 , ZrO2 等 )是依靠离子键将原子堆积排列在一起。在周期

表 (见表 1 1 )中 ,当相隔较远的一正电性元素原子和一负电性元素原子接触时 ,前者失去最

外层价电子变成带正电荷的正离子 ,后者获得电子变成带负电荷的满壳层负离子。正离子和

负离子由于静电引力相互吸引 ;当它们充分接触时会产生排斥 ,引力和斥力相等时即形成稳定

的离子键。

图 1 3  NaCl的离子键

氯化钠晶体是靠离子键结合的晶体 , 如图

1 3所示。图中表明 , Na 的外层电子贡献给 Cl,

N a变为带正电的离子 ,而内层电子数为 8 , 是满

层电子数 ; Cl接受 1 个电子 ,变为带负电的离子 ,

并使外层电子数为 8 ,也是满层电子数。所以 , 1

个 Na 原子和 1个 Cl原子依正负离子间的吸引力

而结合在一起。

离子键的结合力很大。所以离子晶体的硬度

高、强度大 ,热膨胀系数小 ,但脆性大。离子键中

很难产生可以自由运动的电子 ,故离子晶体都是良好的绝缘体。

1. 1. 1. 4  分子键 (范德瓦尔斯力 )

有些物质 ,如塑料、陶瓷等 ,它们的分子或原子团 ,往往具有极性 ,即分子中的一部分带正

电 ,而另一部分带负电。一个分子带正电的部位 ,同另一个分子带负电的部位之间就存在比较

弱的静电吸引力 ,这种吸引力就称为范德瓦尔斯力。这种存在于中性原子或分子之间的结合

力称为分子键。如高分子材料聚氯乙烯 ,是由 C, H , Cl构成的大分子 ,如图 1 4 ( a)所示。图

中一个大分子链的内部 ,如 C—C 原子之间 ,主要由共价键结合 ,而两侧的 H 原子带正电 ,也

可以是 Cl原子并带负电。在两个大分子链之间 ,带正电的 H 原子和带负电的 Cl 原子 ,存在

着微弱的静电引力 ,即为范德瓦尔斯力。

由于范德瓦尔斯力很弱 ,分子晶体的结合力很小。在外力作用下 ,易产生滑动并造成很大

的变形。分子晶体熔点很低 ,硬度也很低。这种引力在其他化学键晶体中也可以存在 ,但常被

忽略不计。
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  1. 1. 1. 5  氢键

在含氢的物质中 ,分子都是通过极性共价键结合 ,而原子之间则是通过氢键连接的。氢键

的产生主要是由于氢原子与某一原子形成共价键时 ,共有电子向这个原子强烈偏移 ,使氢原子

几乎变成一半径很小的带正电荷的核 ,而这个氢原子还可以和另一个原子相吸引 ,形成附加的

键。所以氢键是一种较强的、有方向性的范德瓦尔斯键。氢键的结合力比离子键、共价键等小

得多。

以上简单地讨论了结合键的类型及其本质。表 1 2 列出了各种结合键的主要特点及

实例。

表 1 2  各种结合键的比较

结合键

类  型
实  例

结 合 能

kca1/ mol * eV/ mol
主   要   特   征

离子

LiCl

NaCl

KCl

RbCl

199

183

166

159 •

8 K.63

7 @. 94

7 @. 20

6 @. 90

非方向键 ,高配位数 ,低温不导电 ,高温离子导电

共价

金刚石

Si

Ge

Sn

170

108

89

72 y

1 K.37

1 @. 68

3 @. 87

3 @. 11

空间方向键 ,低配位数 ,纯晶体在低温下导电率很小

金属

Li

Na

K

Rb

37 K.7

25 @. 7

21 @. 5

19 @. 6

1 K.63

1 @. 11

0 ). 931

0 ). 852

非方向键 ,配位数及密度都极高 ,导电率高 ,延性好

分子

Ne

Ar

K r

Xe

0 �.46

1 �. 79

2 �. 67

3 �. 92

0 4.020

0 ). 078

0 ). 116

0 ). 170

低的熔点和沸点 ,压缩系数大 ,保留了分子的性质

氢键
H2 O (冰 )

HF

12

7 b

0 K.52

0 @. 30
结合力高于无氢键的类似分子

  * 1 kcal = 4 .18 kJ。

从以上讨论可以看出 ,金属键、共价键和离子键都涉及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 ,故这 3 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 ,故把这两种键称为

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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图 1 4  聚氯乙烯的范德瓦尔斯键

§1. 1. 2  工程材料的分类

固体材料可以有各种不同的分类方法。工程上主要根据固体中结合键的特点或本性进行

分类。主要用于制作结构、机件和工具等的固体材料称为工程材料 ,它可分为金属材料、陶瓷

材料、高分子材料和复合材料四大类 ,如表 1 3 所示。

表 1 3  工程材料的分类

工程材料

金属材料

黑色金属
钢

铸铁

有色金属
轻金属( Al , Mg , T i及其合金 )

重金属( Ni , Mo 及其合金 )

陶瓷材料

普通陶瓷

特殊陶瓷

金属陶瓷

复合材料
树脂基复合材料

金属基复合材料

高分子材料

工程塑料

橡胶

合成纤维

在这四类工程材料中 ,金属材料应用面最广、用量最大、承载能力最高。有色金属中的轻

合金 ,在航空工业中有着特别重要的意义。

陶瓷是指硅酸盐、金属同非金属元素的化合物 ,如氧化物、氮化物等。工业上用的陶瓷 ,可

分为三类 :
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(1 ) 普通陶瓷 ,即硅、铝的氧化物以及硅酸盐 ;

(2 ) 特种陶瓷 ,是人工氧化物、碳化物、氮化物和硅化物等的烧结材料 ;

(3 ) 金属陶瓷 ,是金属粉末与陶瓷粉末烧结的材料。

陶瓷的最大特点 ,是有高的硬度、高的耐磨性、高的耐蚀性和高的抗氧化能力 ;其最大弱点

是塑性极低、太脆。所以很少在常温下作为受力的结构材料 ,但作为耐温材料 ,陶瓷潜力很大。

高分子材料 ,是由许多相对分子质量很大的大分子组成。在工程应用中 ,根据性能和使用

状态 ,高分子材料可分为工程塑料、橡胶和合成纤维。

复合材料就是由两种或两种以上固体物质组成的材料。复合材料的性能 ,是组成它的任

何单一材料所不具备的。例如玻璃钢 ,是由玻璃纤维布与热固性高分子材料复合而成的 ,而玻

璃钢的性能 ,既不同于玻璃纤维 ,也不同于组成它的高分子材料。目前作为工程材料使用的复

合材料主要有两类 ,一是树脂基复合材料 ;二是金属基复合材料。这两类材料在建筑、机械制

造、交通和国防等方面 ,有着日益发展的前景。

§1. 2  原子的规则排列

§1. 2. 1  晶体学基础

1. 2. 1. 1  晶体

自然界中绝大多数固体都是晶体。天然晶体一般具有规则的几何外形 ,例如食盐 ( N aCl)

结晶成立方体形。所谓晶体 ,是指原子 (分子 )在三维空间按一定规律作周期性排列的固体。

相反 ,非晶体 (如玻璃、松香 )中原子则是散乱分布 ,或仅有局部区域为短程规则排列。

晶体与非晶体由于原子排列不同在性能上表现出较大的差异。例如 ,晶体具有确定的熔

点 ,它是晶体物质的结晶状态与非结晶状态互相转变的临界温度 ;而非晶体从液态冷却时尚未

来得及变成晶体就凝固了 ,所以固态下的非晶体具有液态时的原子排列。另外 ,晶体的某些物

理性能和力学性能在不同方向上具有不同的数值 ,此即晶体的各向异性 ;而非晶体则是各向同

性。表 1 4 列出几种常用金属沿其不同方向测得的力学性能。

表 1 4  单晶体的各向异性

别   类
弹性模量/ MPa 抗拉强度/ MPa 延伸率

最  大 最  小 最  大 最  小 最  大 最小

Cu 191 000 ä66 700 û346 ì128 �55% 10 %

α Fe 293 000 ä125 000 �225 ì158 �80% 20 %

Mg 50 600 Í42 900 û840 ì294 �220 % 20 %

1. 2. 1. 2  晶体结构与空间点阵

晶体的基本特征是原子排列的规则性。这些由实际原子、离子、分子或各种原子集团 ,按

一定几何规律的具体排列方式称为晶体结构 ,或称为晶体点阵。

假定理想晶体中的原子都是固定不动的刚球 ,则晶体可被认为是由这些刚球堆积而成的 ,

如图 1 5 ( a)所示。为了便于研究 ,常将构成晶体的实际质点 (原子、离子、分子或原子集团 )
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的体积忽略 ,抽象成为纯粹的几何点 ,称之为阵点或结点。在“抽象”时 ,必须使每个阵点周围

具有相同的环境。这种由周围环境相同的阵点在空间排列的三维列阵称为空间点阵。若用平

行直线将空间点阵的各阵点连接起来 ,就构成一个三维的空间格架 (见图 1 5 ( b ) )。这种用

以描述晶体中原子排列规律的空间格架称之为晶格。

图 1 5  晶体中原子排列示意图

( a ) 原子堆垛模型 ;  ( b) 晶格 ;  ( c ) 晶胞

由于晶体中原子排列具有周期性 ,故可从晶格中选取一个能够完全反映晶格特征的最小

几何单元 ,这个最小的几何单元称为晶胞 (见图 1 5 (c) )。通常是在晶格中取一个最小的平

行六面体作为晶胞 (见图 1 6 ) ,这种晶胞在空间重复堆垛就得到空间点阵。

为了表示晶胞的形状和大小 ,可通过晶胞角上的某一阵点 ,沿其 3 个棱边作坐标轴 x , y , z

(称为晶轴 ) ,坐标轴的顺序按右螺旋规则 (也可以按左螺旋规则 )。晶胞的形状和大小可由其

3 个棱边的长度 a, b, c (称为点阵常数 ,其单位为 nm)和晶轴之间的夹角α,β,γ6 个参数表达

出来 ,如图 1 6 所示。

如果在点阵晶胞的范围内 ,标出相应晶体结构中各原子的位置 ,这部分原子构成了晶体结

图 1 6  晶胞、晶轴

构中有代表性的部分 ,含有这一附加信息的晶胞称为

结构晶胞。这种晶胞在空间重复堆垛 ,就得到晶体结

构。通常把点阵晶胞与结构晶胞都称之为晶胞 ,但这

两者是有区别的。

1. 2. 1. 3  布拉菲点阵

自然界中的晶体有成千上万种 ,它们都有各自的

晶体结构。为了研究方便 ,引入了“空间点阵”的概念。

那么 ,空间点阵有多少种呢 ? 法国晶体学家 A . Bra-

vais 于 1848 年用数学方法证明空间点阵只能有 14

种。这 14 种空间点阵的晶胞如图 1 7 所示。根据其晶胞外形而不涉及晶胞中原子的具体排

列情况 ,又可把 14 种空间点阵归纳为 7 个晶系。
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图 1 7  14 种空间点阵的晶胞

表 1 5 列出了 14 种空间点阵归属于 7 个晶系的情况。

(1 ) 三斜晶系 :  a≠ b≠ c,  α≠β≠γ≠ 90°

(2 ) 单斜晶系 :  a≠ b≠ c,  α= γ= 90°≠β

(3 ) 正交晶系 :  a≠ b≠ c,  α= β= γ= 90°

(4 ) 六方晶系 :  a = b≠ c,  α= β= 90°,  γ = 120°

(5 ) 菱方晶系 :  a = b = c,  α= β= γ≠ 90°

(6 ) 正方晶系 :  a = b≠ c,  α= β= γ= 90°

(7 ) 立方晶系 :  a = b = c,  α= β= γ= 90°

其实 ,所有 14 种空间点阵都可以用简单点阵来描述。如面心立方点阵可以用简单菱方点

阵表示。只是这种表示法的对称性较低 ,故为了显示对称性 ,通常还是选用面心立方点阵。

14 种布拉菲点阵概括了所有晶体结构中原子的排列规律 ,而且也可把它看成 14 种晶胞。
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表 1 5  空间点阵与晶系

晶  系 空 间 点 阵 分 图 号 晶  系 空 间 点 阵 分 图 号

三斜 简单三斜 1 ¾六方 简单六方 8 �

单斜

正交

简单单斜 2 ¾

底心单斜 3 ¾

简单正交 4 ¾

底心正交 5 ¾

体心正交 6 ¾

面心正交 7 ¾

正方

菱方

立方

简单正方 10 0

体心正方 11 0

简单菱方 9 �

简单立方 12 0

体心立方 13 0

面心立方 14 0

1. 2. 1. 4  晶向指数与晶面指数

在晶格中 ,穿过两个以上结点的任一直线 ,都代表晶体中一个原子列在空间的位向 ,称为

晶向 ;由结点组成的任一平面都代表晶体的原子平面 ,称为晶面。为了确定晶面、晶向在晶体中

的相对取向 , 就需要一种符号 , 这种符号称为晶向指数和晶面指数。国际上通用的是密勒

( W .H . Miller) 指数。

(1 ) 晶向指数  晶向指数是按以下几个步骤确定的 (见图 1 8 )。

1) 以晶胞的某一阵点为原点 ,三条棱边为坐标轴 ( x , y , z) ,并以晶胞棱边的长度作为坐标

轴的单位长度 ( a, b, c)。

2) 过原点作一有向直线 OP ,使其平行于待标定的晶向 AB。

3) 在直线 OP 上选取离原点最近一个结点的坐标 ( x , y , z)。

4) 将上述坐标的比化为简单整数比 ,如 x∶y∶ z = u∶v∶w。把所得最小整数加上方括号 ,

[ uv w ] 即为 AB 晶向的晶向指数。如果其中某一数为负值 ,则将负号标注在该数的上方。

图 1 9 给出了正交点阵中几个晶向的晶向指数。

图 1 8  晶向指数的确定 图 1 9  正交点阵中几个晶向的晶向指数

显然 ,一个晶向指数并不是仅表示一个晶向 ,而是表示一组互相平行、位向相同的晶向。如

果晶向指数相同而正负号相反 ,则这两组晶向互相平行 ,但方向相反。
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原子排列相同但空间位向不同的所有晶向称为晶向族 , 以〈uv w〉表示。在立方晶系中 ,

[111 ] , [11
-

1
-

] , [1
-

11
-

] , [1
-

1
-

1 ] 和 [ 1
-

1
-

1
-

] , [ 1
-

11] , [ 11
-

1] , [ 111
-

] 8 个晶向 ,是指 4 个体对角线的正、反

方向 ,这些晶向上原子排列规律及密度相同 ,故属于同一晶向族〈111〉。

(2 ) 晶面指数  晶面指数确定方法如下 (见图 1 10) :

1) 建立以晶轴为坐标轴的坐标系 ( x , y , z) ,令坐标原点不在待定晶面上 ,各轴上的坐标单

位为晶胞边长 a, b和 c。

2) 找出待定晶面在三坐标轴上的截距 x , y , z。

3) 取截距的倒数
1
x

,
1
y

,
1
z
。

4) 将这些倒数化成 3 个互质的整数 h, k , l,使
1
x
∶

1
y
∶

1
z

= h∶ k∶ l。将 h, k, l置于圆括

号内 ,写成 ( hk l ) ,此即待定晶面的晶面指数。

图 1 11 所示中标出了各种晶面及其晶面指数。

 图 1 10  晶面 (密勒 ) 指数的确定方法 图 1 11  晶面 (密勒) 指数的标注

【例题 1. 2. 1】  试确定图 1 12 所示各晶面的晶面指数。

图 1 12  晶面指数的确定

解  图 1 12 ( a) 所示晶面 a1 b1 c1 d1 及 a2 b2 c2 d2 为相互平行的两个晶面 ,在 x , y , z坐标
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轴上的截距分别为 1 , 1 ,∞ 及 2 , 2 ,∞ ,其倒数分别为 1 ,1 ,0 及 1
2

, 1
2

, 0 ,化为最小整数 ,则两个

晶面的晶面指数都是 ( 110)。同理可求图 1 12 ( b) 中 ,晶面 a1 b1 c1 及 a2 b2 c2 的晶面指数分别是

(111
-

) 及 ( 1
-

1
-

1)。这两个晶面的指数数字相同而符号相反 ,这是由于原点选取不同造成的 ,但它

们仍然是互相平行的。

【例题 1. 2. 2】  在立方系中 ,画出 ( 421) 晶面。

解  晶面 ( hkl ) 并不是仅仅表示一个晶面 ,而是代表了一组平行的晶面。其中离原点最近

的一个晶面就是 ( 1/ h, 1/ k, 1/ l)。故已知晶面指数画出该晶面时 ,可视情况画出离原点最近的

图 1 13  已知晶面指数画晶面

这个晶面。( 421) 晶面如图 1 13 所示。

晶体中凡是具有相同的原子排列方式而只是空间位向不

同的各组晶面可归并为一个晶面族 ,用{ hkl} 表示。如在立方

晶系中 ,

{100} 包括 ( 100) , ( 010) , ( 001) ;

{110} 包括 ( 110) , ( 101) , ( 011) , ( 1
-

10) , ( 1
-

01) , ( 01
-

1) ;

{111} 包括 ( 111) , ( 1
-

11) , ( 11
-

1) , ( 111
-

)。

如图 1 14 所示。

图 1 14  {110} , {110} , {111}晶面族
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(3 ) 六方晶系中的晶向、晶面指数  上面介绍了用 3个指数表示晶向和晶面。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。从图 1 15 中可以看出 ,六棱柱的两个相邻

外表面是晶体学上等价的晶面 ,但其晶面指数却分别是 ( 11
-

0) 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 ,但其晶向指数却分别是 [100 ]和 [110 ]。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 ,对六方晶体来说一般采用四指数表示。这一方法是以 0 a1 , 0 a2 , 0 a3 及 0 c 4个轴为坐标轴 ,如

图 1 16所示。晶面指数标定方法与三轴坐标相同 ,但须用 ( hkil ) 4个数字表示。由于在三维空

间中独立的坐标轴不会超过 3个 ,故上述方法中位于同一平面上的 h, k , i中必定有一个不是独

立的。可以证明 ,它们之间存在下列关系 : i = - ( h + k)。

图 1 15  六方晶体的等价晶面和晶向指数 图 1 16  六方晶体的四轴系统

采用四轴系表示法 , 6 个柱面的指数可写为 ( 101
-

0 ) , (011
-

0) , (1
-

100) , ( 1
-

010 ) , (01
-

10) 和

(11
-

00) ,数字全部相同 ,于是可把它们归并为{101
-

0} 晶面族。

采用四指数表示晶向的方法与三指数法相同 ,但必须用 [ uvtw ] 4 个数字表示。同理 , u, v, t

之间也有关系 : t = - ( u + v)。这样 ,当沿着平行于 a1 , a2 , a3 轴方向确定坐标值时 ,必须使沿着

a3 轴移动的距离等于沿着 a1 , a2 轴移动距离之和的负数。这种方法标定一般的晶向指数比较

困难。比较可靠的标注指数方法是解析法 ,即用三轴坐标系先求出待标晶向的 3 个指数 U , V ,

W ,再用下列三轴与四轴坐标系晶向指数的关系

u =
1
3

(2U - V)

v =
1
3

( 2V - U )

t = - ( u + v)

w = W

(1 1)

来换算出四轴坐标系的晶向指数。

以上讨论表明 : 任何晶面、晶向都可以用“指数”表示。晶面指数并非仅表示某一晶面 ,而

是代表一组平行的晶面 ;晶向指数亦代表一组平行的位向。指数相同的晶向和晶面必然垂直。

例如 [111 ] ⊥ (111 ) , [0001] ⊥ ( 0001 )。当一晶向 [ uvw ] 位于或平行某一晶面 ( hkl ) 时 , 则“指

数”必须满足 hu + kv + lw = 0。
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1. 2. 1. 5  晶面间距

晶体中不同位向的晶面由于原子排列的差别 ,相邻两个平行晶面之间的垂直距离 (即晶面

图 1 17  晶面间距

间距 ) 各不相同。图 1 17 所示为简单立方点阵不同晶

面的面间距 (二维平面图 )。从中可以看出 :低指数晶面

的面间距较大 ,而高指数晶面的面间距较小 ,如图中的

{100} 面间距最大 ,而{320} 面间距最小。应该指出 ,对

体心立方、面心立方等复合点阵 ,面间距最大的晶面并

非{100} , 而分别为{110} 和{111}。另外 , 晶面间距越

大 ,则该晶面上原子排列越紧密 ,即该晶面的原子密度

越大。相反 ,晶面间距越小的晶面 ,原子排列越稀疏。例

如 ,简单立方点阵中的{100} ,体心立方点阵中的{110}

及面心立方点阵中的{111} ,在各自的结构中均具有最

大的面间距。同理 ,原子线密度最大的晶向 (密排晶向 )

其晶面间距最大。

§1. 2. 2  晶体结构及其几何特征

1. 2. 2. 1  金属中常见晶体结构

工业上使用的金属约 40 种 ,除少数具有复杂的晶体结构外 ,大多数金属具有比较简单的

高对称性晶体结构。最常见的只有三种 , 即体心立方 ( b cc)、面心立方 ( f cc) 及密排六方

( h cp )。前两种属于立方晶体 ,后一种属于六方晶系 (分别示于图 1 18 ,图 1 19 ,图 1 20 )。属

于体心立方结构的金属有碱金属 ,难熔金属 ( V , Nb , Ta , Cr , Mo , W) ,α Fe等 ;属于面心立方

结构的金属有 Al,贵金属 ,γ Fe, Ni, Pb , Pd, P t等 ;属于密排六方结构的金属有α Ti, Be, Zn ,

Mg , Cd 等。下面对其晶体结构的特征进行简要分析。

图 1 18  体心立方晶胞

( a ) 刚球模型 ;  ( b ) 质点模型 ;  ( c ) 晶胞原子数

(1 ) 晶胞中的原子数 n  由于晶体是由大量晶胞堆砌而成的 , 故处于晶胞顶角或周面上

的原子就不会为一个晶胞所独有 ,只有在晶胞体内的原子才为该晶胞独有。在计算晶胞中的原

子数时 ,要注意对立方晶体结构位于晶胞顶点的原子是相邻 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} ) 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。
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对于六方晶系的结构 ,顶角原子应为 6 个晶胞共有 ,属于一个晶胞的原子数是 1/ 6。这样 ,可计

算出每种结构中晶胞拥有的原子数目 n,如对于面心立方 , n = 8×
1
8

+ 6×
1
2

= 4 个。

图 1 19  面心立方晶胞

( a ) 刚球模型 ;  ( b ) 质点模型 ;  ( c ) 晶胞原子数

图 1 20  密排六方晶胞

( a ) 刚球模型 ;  ( b ) 质点模型 ;  ( c ) 晶胞原子数

(2 ) 点阵常数  假设把原子看做大小相同半径为 R的钢球 ,由图 1 18到图 1 20的图 ( a)

中可以看出 ,面心立方和密排六方结构中每个原子和最邻近的原子都是相接触的 (即相切 ) ;

而体心立方结构中除位于体心的原子与顶角上的 8 个原子相切外 , 8 个顶角原子互不相切。可

以求出点阵常数与原子半径之间的关系为

    体心立方 : R =
3
4

a  或  a =
4 3

3
R

    面心立方 : R = 2
4

a  或  a = 2 2 R

    密排六方 : R =
1
2

a  或  a = 2 R,  
c
a

= 1 .633

应该指出 : 实际密排六方结构金属的 c/ a值均与 1 .633有一定的偏差 ,这说明金属原子为

等径钢球只是一种近似的假设。

(3 ) 晶体原子排列的紧密程度  晶体中原子排列的紧密程度 ,通常有两种表示方法 : 一

是计算每个原子周围最近邻且等距离的原子数目 ,称为配位数 CN———Coordination Number。
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显然 , CN值越大 ,晶体排列得越紧密 ;二是计算单位晶胞中原子所占体积与晶胞体积之比 ,该

比值称为致密度 k。同样 , k值越大 ,晶体排列得越紧密。下面对 CN 和 k值作以具体分析。

1) 配位数  由配位数的定义可知 ,在体心立方结构中 ,若以晶胞内的体心原子为基准 ,

则因其 8 个顶角原子是与其最近邻且等距离的原子 ,故 CN = 8。

面心立方结构的配位数不易从一个晶胞中直接看出 ,但若在相邻晶胞中观察 ,如图 1 21

所示 ,则其 CN = 12。同理 ,可以看出 ,密排六方晶胞中的 CN也等于 12。应注意 ,这只对理想密

排六方结构而言 ,若 c/ a≠ 1 .633 ,则 CN = 6 + 6。前边一个“6”表示最近邻原子数 ,后边一个

“6”表示次近邻原子数 ,因为此时在 c轴方向的原子到晶胞底面上原子的距离与在底面上原子

之间的距离并不相等。

图 1 21  面心立方晶格的配位数

2) 致密度  致密度可表示为

k =
nv
V

式中  n——— 晶胞中的原子数 ;

   v ——— 一个原子的体积 ;

   V ——— 晶胞体积。

以体心立方为例 , a = 4

3
R , n = 2 ,故

k =
nv
V

=
2× 4

3
πR3

a3 = 0 .68

同样可算出面心立方和理想密排六方结构的致密度 k均为 0 .74。

(4 ) 晶体结构中的间隙  从对晶体致密度的分析可以看出 ,晶体中存在许多间隙。如体

心立方结构的 k为 0 .68 ,说明仅有 68% 的体积被原子占据 ,而 32 % 的体积却是间隙。图 1 22

至图 1 24表示出三种常见晶体结构的间隙位置及形状。实心小球代表金属原子所处的中心位

置 ,空心小球代表间隙的中心位置。由组成看 ,间隙形状可分为四面体间隙和八面体间隙两种。

若金属原子的半径为 rA ,间隙半径为 rB ( rB 即表示能放入间隙内小球的最大半径 , 如图 1 25

所示 ) ,则由立体几何知识可以求出这三种晶体结构中四面体和八面体间隙的 rB/ rA 值 , 如

表 1 6 所示。
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图 1 22  体心立方点阵中的间隙

图 1 23  面心立方点阵中的间隙

表 1 6  三种典型晶体结构中的间隙

晶  体  结  构 间  隙  类  型 rB/ rA

体心立方结构

面心立方结构

密排六方结构

四面体间隙 0 1.29

八面体间隙 0 1.15

四面体间隙 0 �.225

八面体间隙 0 �.414

四面体间隙 0 �.225

八面体间隙 0 �.414
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图 1 24  密排六方点阵中的间隙

图 1 25  面心立方点阵中间隙的刚球模型

由以上图表可见 ,面心立方结构中的八面体间隙及四面体间隙与密排六方结构中的同类

间隙的形状相似 ,都是正八面体和正四面体。当原子半径相同时 ,两种结构的同类间隙大小也

相等 ,且八面体间隙大于四面体间隙。而体心立方结构中的八面体间隙却比四面体间隙小 ,且

两者的形状都是不对称的 ,其棱边长度不全相等。

晶体结构中的间隙对金属的性能和合金的晶体结构及金属在固态下的扩散、相变等过程

都有重要影响。

(5 ) 晶体中原子的堆垛方式  从前边讨论中发现 ,面心立方和密排六方结构具有相同的

配位数及致密度 ,然而却有着不同的晶体结构。为了弄清这个问题 , 就必须从晶体中原子的堆

垛方式进行分析。

密堆积结构可以看成是由二维的密排原子面以最密排的方式堆积而成 ,不同的堆积方式

可得到不同的晶体结构。图 1 26所示为大小相同的圆球 (代表原子 )在二维的最密排方式。每

个球的周围有 6个球与其相切 ,每个球的周围有 6个间隙 ,每个间隙周围有 3个球。这种密排原

子面又称六方最密排面 ,因为由每个球周围 6 个球的中心可连成一个正六边形。

由六方最密排面堆积 ,在三维获得密堆积结构的条件是每个球都与另外 12 个球相切 ,因

为密堆积结构的配位数是 12。在图 1 26 所示中 ,第一层密排面 ( A层 ) 由中心在 A的原子构

成。第二层密排面的原子中心可以都放在间隙 B之上 ,也可以都放在间隙 C之上 ,由于空间的
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限制 ,只能取一种方案 ,其结构都是一样的。如果第二层原子中心都在 B之上 ,第三层正好在 A

之上 ,其余类推 ,这就是 AB A B⋯堆垛顺序 ,即为密排六方结构如图 1 27 (a) ;若第三层正好在

C之上 ,其余类推 ,则堆垛顺序为 ABC AB C⋯ 就会得到面心立方结构 ,如图 1 27 ( b) 所示。

图 1 26  二维密排原子面及其堆积方式

图 1 27  密排面的不同堆积方式

( a ) 密排六方结构 ;  ( b ) 面心立方结构

(6 ) 晶体结构的多晶型性  有些金属 (如 Fe, Mn , Ti, Co , Sn , Zr等 ) 固态下在不同温

度或不同压力范围内具有不同的晶体结构 ,这种性质称为晶体的多晶型性。例如 ,常压下铁在

912 ℃以下为体心立方结构 ,称为α Fe;在 912～ 1 394 ℃间具有面心方立结构 ,称为γ Fe;

在 1 394℃至熔点之间又成为体心立方结构 ,但与α Fe的晶格常数不同 ,故称δ Fe。具有多

晶型的金属在温度或压力变化时 ,由一种结构转变为另一种结构的过程称为多晶型性转变 ,也

称同素异构转变。当发生同素异构转变时 ,金属的许多性能将发生突变。同素异构转变对于金
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属能否通过热处理来改变其性能 ,具有重要意义。

1. 2. 2. 2  陶瓷的晶体结构

陶瓷的晶体结构与金属有较大的不同。陶瓷的晶体结构复杂 ,原子排列不紧密 ,配位数较

低等。其结构可分为两类 : 一类是按离子键结合的陶瓷 , 如 MgO, CaO, ZrO2 , Al2 O3 等金属氧

化物 ;一类是按共价键结合的陶瓷 , 如 SiC, Si3 N4 及纯 SiO2 等。下边分别介绍其晶体结构的

特点。

(1 ) 离子键晶体陶瓷的结构  离子键晶体陶瓷的结构很多 , 最常见的几种类型 , 如

图 1 28所示。有几百种化合物都属于 N aCl型结构 ,如 MgO , NiO , FeO及 MnO等。NaCl结构

可以看成是由两个面心立方点阵穿插而成的超点阵。如果把一个钠离子和一个氯离子看做是

一个集合体 ,当做一个结点 ,则这种结构就属于面心立方点阵。单胞的离子数为 8 ,即 4 个 Na+

和 4 个 Cl
-
。

图 1 28  离子键晶体陶瓷结构

(a ) Na Cl 型 ;  ( b ) MgO 型 ;  ( c ) Z rO2 型 ;  ( d) Al2 O3 型

在离子晶体里 ,两个异号离子半径的比值决定了离子的配位数 ,而配位数的大小直接影响

着晶体结构 ,这一关系示于图 1 29中。通常正离子因失去电子 ,半径较小 ,负离子半径较大。例

如 MgO 晶体中 ,离子半径分别为

r
+
Mg = 0 .078 nm ,  r

-
O = 0 .132 nm

r+
M g

r-
O

=
0 .078
0 .132

= 0 .59

由图 1 29 可知 ,其配位数为 6。
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ZrO2 是重要的工业陶瓷。其结构如图 1 28 ( c) 所示 ,属于 CaF2 型结构。与其类似的结构

还有 U O2 , T hO2 , CeO2 等。在 ZrO2 结构里 , Zr4 + 占据着正常面心立方结构的结点位置 ,而 O2 -

处于四面体间隙中心 ,即 ( 1
4

, 1
4

, 1
4

) 位置。在面心立方晶胞中每一原子平均可有一个八面体

间隙 ,两个四面体间隙。由图 1 28 (c) 可知 , 四面体间隙全归 O
2 -
占据 , 单胞中离子数为

4Zr
4 +

+ 8O
2 -

,故其仍属面心立方 ,只是每个阵点包含 3 个离子罢了。

Al2 O3 是制作陶瓷刀具、砂轮的原料 ,又称为刚玉 ,其晶体结构如图 1 28 ( d )所示。O2 - 处

于密排六方结构中的结点上 , Al
3 +
位于八面体间隙 ,为维持电荷平衡 ,只有 2/ 3 的八面体间隙

位置被占据 , 还有 1/ 3 间隙位置空着。属于这种结构类型的还有 Cr2 O3 ,α Fe2 O3 , Ti2 O3 ,

V2 O3 等。

配位数 间隙位置 半径比 示意图

2 �线性 0～ 0 �.155

3 �三角形间隙 0 ï.155 ～ 0 .225

4 �四面体间隙 0 ï.225 ～ 0 .414

6 �四面体间隙 0 ï.414 ～ 0 .732

8 �立方体间隙 0 ï.732 ～ 0 .000

图 1 29  离子半径比与配位数

(2 ) 共价键晶体陶瓷的结构  共价键晶体陶瓷多属金刚石型结构。金刚石型结构如

图 1 30 (a) 所示。碳原子除位于面心立方结构的结点上外 ,还有 4个碳原子位于四面体间隙 ,

每个单胞中共 8 个原子 ,每一阵点包含两个原子 ,属于面心立方。金刚石型结构虽属面心立方

点阵 ,其配位数仅为 4 ,和面心立方金属配位数相比 ,相差很大 ,故它不是密堆积结构。

SiC的晶体结构和金刚石相似 ,如图 1 30 ( b ) 所示。图 1 30 (c) 所示是 SiO2 高温时的一

种晶型。它也是面心立方点阵 ,单胞中每一硅原子被 4 个氧原子所包围 ,而每个氧原子则介于

两个硅原子之间 ,起着连接两个四面体的作用。图 1 31 所示为 SiO2 在空间形成的网络结构。

这个单胞共有 24 个原子 , 8Si4 + + 16O2 - , 简化成面心立方点阵时每一阵点包含 6 个原子 ,

4O
2 -

+ 2Si
4 +
。
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图 1 30  共价健晶体陶瓷结构

(a ) 金刚石 ;  ( b ) Si C;  (c ) 高温 SiO2

图 1 31  SiO2 空间网络结构 (单胞 24 个原子 8Si4+ + 16O2 - )

【例题 1. 2. 3】  铜具有面心立方结构 ,其原子半径为 0 .127 8 nm ,试计算其密度。( Cu 的

相对原子质量为 63 .5 )

解  因为 r =
2
4

a
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所以 a = 4

2
r = 0 .361 5 nm

ρ=
质量
体积

=
4 (63 .5/ 0 .602× 1024 )

(0 .361 5× 10 - 9 )3 = 8 .93 Mg/ m
3

= 8 .93 g/ cm
3

【例题 1. 2. 4】  在固态锶里 , 1 mm3 中有多少原子 ?其原子的堆积密度为多少 ?它属于立

方晶系 ,其晶体结构为何 ?已知 S r的相对原子质量为 87 .62 ,原子半径为 0 .215 nm ,离子半径

为 0 .127 nm ,密度为 2 .6 Mg/ m
3
。

解  (1 ) 1 mm 固态锶里的原子数 nS r 为

nS r = 2 .6× 10
- 3

g/ mm
3

87 .62 g/ 6 .02× 10
23 = 1 .78× 1019个 / mm3

(2 ) ρ堆积密度 = 4
3
π(0 .215× 10 - 6 )3 × 1 .78× 101 9 = 0 .74

(3 ) 因为堆积密度为 0 .74 ,故该晶体为面心立方结构。

【例题 1. 2. 5】  FeO具有 NaCl型结构。假设 Fe与 O的原子数目相等 ,试计算其密度。铁

的离子半径 rF e
2+ = 0 .074 nm , rO

2 - = 0 .140 nm。

解  每单位晶胞中有 4 个 F e2 + 和 4 个 O2 - ,

V = a3 = [2 (0 .074 + 0 .140)× 10 - 9 m]3 = 78 .4× 10 - 30 m3

m = 4( 55 .8 + 16 .0 )/ (0 .602× 1024 ) = 479× 10 - 24 g

所以 ρ= m/ v = 479× 10 - 24/ (78 .4× 10 - 30 ) = 6 .1× 106 g/ m3 = 6 .1 g/ cm3

【例题 1. 2. 6】  在立方晶体中 , [ 111] 和 [001 ] , [111 ] 和 [11
-

1 ] 方向之夹角为何 ?

解  对立方晶系两晶向间的夹角公式为

cosφ =
h1 h2 + k1 k2 + l1 l2

h
2
1 + k

2
1 + l

2
1 ) ( h

2
2 + k

2
2 + l

2
2 )

假设 [111 ] 和 [ 001] , [ 111] 和 [ 11
-

1] 方向之夹角分别为α,β,则

cosα =
1

3
;   cosβ=

1
3

所以 α= 54 .75°;   β= 70 .5°

§1. 3  原子的不规则排列

晶体中的原子在三维空间呈周期性的规则排列 ,这仅仅是一种理想情况。在实际晶体中 ,

由于晶体的生长条件、原子的热运动及材料加工过程中各种因素的影响 ,使原子排列不可能那

样规则和完善 ,往往存在着偏离理想结构的区域。通常把晶体中原子偏离其平衡位置而出现不

完整性的区域称为晶体缺陷。

对晶体缺陷的大量研究得知 ,虽然缺陷处的某些原子失去了正常的相邻关系 ,但仍受到原

子健力的约束 ,排列并不是杂乱无章。因此 , 晶体缺陷是以一定的形态存在 ,按一定的规律产

生、发展、运动和交互作用 ,并且对晶体的性能和物理化学变化有重要的影响。研究晶体缺陷是

材料科学的重要内容之一。

根据晶体缺陷的几何特征 ,可将它们分为三类。
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(1 ) 点缺陷  其特点是在空间三维方向的尺寸很小 ,相当于原子数量级。如空位、间隙原

子等。

(2 ) 线缺陷  其特点是在两个方向上的尺寸很小 ,另一个方向上的尺寸很大。如各种类

型的位错。

(3 ) 面缺陷  其特点是一个方向上的尺寸很小 ,另外两个方向上的尺寸很大。如晶界、相

界等。

应该指出 ,虽然金属晶体中存在着缺陷 ,但从总体上看 ,偏离平衡位置的原子数目很少 ,整

体上还是较完整的。正因为如此 ,晶体具有一系列与非晶体不同的特性。

§1. 3. 1  点缺陷

1. 3. 1. 1  点缺陷的形成、结构和能量

在晶体中 ,原子热振动的能量是温度的函数。但这只意味着在一定温度下 , 热振动的平均

能量是一定的 ,至于各个原子在同一瞬间或同一原子在不同瞬间的振动能量并不相同 ,即存在

着能量起伏。当某些原子的能量起伏高于势垒时 ,就可以摆脱周围原子的约束而跳离平衡位

图 1 32  晶体中的各种点缺陷

1— 空位 ;  2— 同类原子的间隙原子 ;

3— 异类原子的间隙原子 ;  4 , 5— 置换原子

置 , 于是在原结点上形成一个晶格“空位”, 如

图 1 32 所示。显然 , 温度越高 ,原子跳离平衡位

置的几率越大。如果离位原子迁移到晶体的外表

面或内界面 (如晶界处 ) , 这种空位称为肖脱基

( Schot tky ) 空位 ;如果原子跳入点阵的间隙中 ,则

形成的空位称为弗兰克尔 (френеlь) 空位。

进入点阵间隙中的原子称为间隙原子。间隙

原子可以由同类原子形成 ,称为自间隙原子 ;也可

以由外来杂质原子形成 , 即为异类间隙原子 , 见

图 1 32。如果异类原子占据原来基体原子的平

衡位置 ,则称为置换原子。由于置换原子的半径与

基体原子半径总有差异 ,因此会引起晶格的畸变。

点缺陷的存在 , 使周围原子间的作用力失去

平衡 ,因而原子需要重新调整位置。如空位周围的原子要向空位处偏移 ,而间隙原子周围的原

子则反之。于是点阵产生弹性畸变 ,形成应力场。

点阵畸变 ,意味着原子离开了平衡位置 ,故晶体内能必然升高。通常把这部分增加的能量

称为点缺陷形成能。常见金属中 ,间隙原子形成能比空位形成能大几倍。

1. 3. 1. 2  点缺陷的平衡浓度

热力学分析表明 ,在绝对零度以上的任何温度下 ,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 cV 表示。可以计算 ,在

一定温度下

cV =
ne

N
= exp[ -

ΔEV

kT
+
ΔSV

k
] (1 2)

式中  ne ——— 平衡空位的数目 ;

   N——— 阵点总数 ;
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  ΔEV——— 每增加一个空位的能量变化 (形成能 ) ;

  ΔSV——— 相应的振动熵变化 ;

   k ——— 玻耳兹曼常数。

在应用上述公式时 ,可简写为

cV = exp(
ΔSV

k
)exp ( -
ΔEV

kT
) = Aexp ( -

ΔEV

kT
)

式中 A是振动熵决定的系数 ,其值约在 1 ～ 10 之间。为了方便 ,计算时可取 A = 1。

由上式可见 ,空位的平衡浓度与温度和形成能之间成指数关系。温度越高 , 空位平衡浓度

越大。例如 ,纯铜在 1 000℃时 , cV = 5×10
24
个/ m

3
,而在室温 ( 22℃ ) 时 , cV = 2×10

9
个/ m

3
,

相差竟达 15 个数量级。

1. 3. 1. 3  点缺陷对晶体性能的影响

一般情形下 ,点缺陷主要影响晶体的物理性质 ,如比体积、比热容、电阻率等。主要表现为

引起电阻增加 ,这是因为点缺陷区对传导电子产生强烈散射 ,导致晶体电阻率增大 ,使晶体的

体积膨胀 ,密度减小 ;过饱和点缺陷 (即超过平衡浓度 ) 还会提高金属的屈服强度。

此外 ,点缺陷还影响其他物理性质 ,如扩散系数、内耗、介电常数等。

【例题 1. 3. 1】  在金属中形成一个空位所需要的激活能力 2. 0 eV(或 0. 32×10 - 1 8 J )。在

800 ℃ 时 , 1× 10
4
个原子中有一个空位 ,在何种温度时 , 1 000 个原子中含有 1 个空位 ?

解 ln
ne

N
=
ΔSV

k
-
ΔEV

kT

T = 800 + 273 = 1 073 K

ln10 - 4 =
ΔSV

k
- 0. 32× 10

- 1 8
J/ 原子

[13. 8× 10
- 24

J/ (原子·K) ]× 1 073K

ΔSV

k
= 12. 4

所以 ln10
- 3

= 12. 4 -
0. 32× 10 - 18 J/ 原子

[13. 8× 10 - 24 J/ (原子·K) ] T

T = 1 201 K = 928 ℃

【例题 1. 3. 2】  已知 Al晶体在 550 ℃时的空位浓度为 2× 10 - 6 ,计算这些空位均匀分布

在晶体中的平均间距。(已知 Al的原子直径为 0. 287 nm )

解  Al晶体为面心立方点阵 ,设点阵常数为 a,原子直径为 d,则有

a = 2 d

设单位体积内的点阵数目为 N ,则有

N = 4
a

3 = 2
d

3

所以 ,单位体积内的空位数为

nV = Nc空 =
2

d3 × 2× 10
- 6

假设所有空位在晶体内是均匀分布的 ,其平均间距为 L ,则有

L = 3
1
nV

= 3
1

2 2× 10
- 6

d
3

= 20. 3 nm
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§1. 3. 2  线缺陷

晶体中的线缺陷指各种类型的位错 ,它是晶体中某处一列或若干列原子发生了有规律的

错排现象 ,错排区是细长的管状畸变区域 ,长度可达几百至几万个原子间距 ,宽度仅几个原子

间距。位错概念是 1934 年出现的 ,直到 1956 年利用电子显微镜薄膜透射法观察到位错后 ,才

完全为人们所接受。目前 , 已提出许多较为合理的位错模型 , 其中最基本、最简单的类型有两

种 : 一种是刃型位错 ,另一种是螺型位错。

位错是一类极为重要的晶体缺陷 ,它对于材料的塑性变形、强度、断裂等起着决定性的作

用 ,对扩散、相变等过程也有较大影响。本节主要介绍位错的原子组态、几何特征和各种属性、

位错的运动、增殖和交割等。

1. 3. 2. 1  位错的基本类型

(1 ) 刃型位错  设有一简单立方晶体 ,其上半部分相对于下半部分沿着 ABCD面局部滑

移了一个原子间距 ,如图 1 33 ( a) 所示 ,结果在滑移面的上半部分出现了多余的半排原子面

EFG H ,此半原子面中断于 ABCD 面上的 E F 处 ,它好像一把刀插入晶体 ,并终止在 ABCD 面

上。沿着半原子面的“刃边”EF ,晶格发生了畸变 ,我们把 EF 称做刃型位错线 , 它与滑移方向

垂直 ,其原子排列模型如图 1 33 ( b ) 所示。

图 1 33  晶体局部滑移造成的刃型位错

由图 1 33 可见 ,位错线实际上是晶体中已滑移区 ( AB EF 部分 ) 与未滑移区 ( EFCD 部

图 1 34  正、负刃型位错示意图

分 ) 在滑移面 ( ABCD ) 上的“交线”。此交线不可能是一条

几何上的“线”,因为“交线”处原子的相对位移不可能从 1

个原子间距突变为零 , 故是一个过渡区。在此区域 , 原子的

相对位移从 1 个原子间距逐渐减至零。

刃型位错周围的点阵畸变相对于多余半排原子面是

左、右对称的。含有多余半原子面的那部分晶体受压应力 ,

原子间距减小 ;不含半原子面的那部分晶体受拉应力 ,原子

间距增大。点阵畸变的程度随距位错线距离增大而逐渐减

小 ,严重点阵畸变的范围约为几个原子间距。

为讨论方便 ,引入了正、负刃型位错的概念。通常把多余半原子面位于晶体上半部的位错

线称为正刃型位错 , 用符号“⊥”表示 ;把多余半原子面位于晶体下半部分的位错称为负刃型
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位错 ,用符号“ |”表示 ,如图 1 34所示。应指出 ,刃型位错的正、负只是相对而言 ,但在讨论位错

性质时有用。另外 ,多余半原子面的周界并不要求一定是直线 ,故刃型位错线也并非一定为直

线。图 1 35 给出了几种不同形状的位错线。

图 1 35  几种形状的刃型位错线

(2 ) 螺型位错  螺型位错的模型如图 1 36 所示。设想在简单立方晶体的右端施加一切

应力τ,使其右端上下两部分晶体沿滑移面 ABCD发生一个原子间距的局部滑移 ,此时左半部

分晶体仍未产生滑移 ,出现了已滑移区和未滑移区的边界线 bb′,这就是一个位错线 ,它平行于

滑移方向。图 1 36 ( b) 给出了位错线 bb′附近的原子排列 ,显然 ,晶体中大部分原子仍保持正

常位置 ,但在 b b′和 aa′之间出现了一个约几个原子间距宽 ,上、下层原子不吻合的过渡区 ,在

此过渡区中 ,原子的正常排列遭到破坏。如果以 b b′线为轴 ,从 a点开始 ,依次连接过渡区内的

各原子 ,则其走向与一个右旋螺纹的前进方向一样 (见图 1 36 (c) ) ,这说明位错线附近的原

子是按螺旋形排列的 ,故称其为螺型位错。

图 1 36  螺型位错

按照原子排成的螺线旋转方向不同 ,螺型位错可分为“左螺”和“右螺”两种位错。通常用

拇指代表螺旋的前进方向 ,而以其余四指代表旋转方向 ,凡符合右手法则的称为右螺型位错 ,
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符合左手法则的则称为左螺型位错。

应该指出 ,左螺型位错和右螺型位错有着本质差别 ,无论将晶体如何放置也不可能改变其

原本的左、右性质。

(3 ) 混合型位错  当位错线与滑移方向既不平行、又不垂直 ,而是成任意角度α时 ,这种

位错称为混合型位错。图 1 37给出了形成混合位错的晶体局部滑移的情况及混合位错线上原

子的排列。可见 ,混合位错线 AC 是一条曲线。混合型位错可以分解为刃型分量和螺型分量 ,它

们分别具有刃型位错和螺型位错的特征。

图 1 37  混合位错

(a ) 晶体的局部滑移形成混合位错 ;  ( b ) 混合位错附近原子组态的俯视图

上述讨论表明 ,位错是晶体中已滑移区与未滑移区的边界线 ,因而可以得到任意形状的位

错 ,因为我们可以让任何区域发生局部滑移。例如 ,在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 ,如图 1 38 所示。可以判断 ,除 B, D

点是两个异号的纯刃型位错 , A, C点是两个异号的纯螺型位错以外 ,其他各处都是混合位错。

图 1 38  晶体中的位错环
( a ) 立体图 ;  ( b ) 俯视图
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1. 3. 2. 2  柏氏矢量

从介绍基本类型位错的模型可知 ,在位错线附近的一定区域内 ,均发生了晶格畸变。位错

类型不同 ,晶格畸变的大小和方向也不相同。于是人们设想 ,最好能有一个矢量 ,用以表示位错

的性质 ,从而摆脱位错区域原子排列的具体细节的约束。1939 年 ,柏格斯 ( J .M .Burgers ) 提出

了一个可以揭示位错本质并能描述位错行为的矢量 ,以后被称为柏氏矢量 ,并以 b表示。

(1 ) 柏氏矢量的确定  现以简单立方晶体中的刃型位错为例 ,介绍柏氏矢量的确定方法

(见图 1 39)。

图 1 39  刃型位错柏氏矢量的确定

( a ) 实际晶体的柏氏回路 ;  ( b ) 完整晶体的相应回路

1) 人为规定图 1 39 (a) 中所示位错线的正方向 ,一般假设从纸面出来的方向为正方向。

2) 在实际晶体中 ,作柏氏回路 ,以位错线的正向为轴 ,从远离位错的任一原子 M出发 ,围

绕位错作一个右螺旋的闭合回路 ,称为柏矢回路 ,回路中的每一步都是相邻结点的连线。

3) 在完整晶体中 (见图 1 39 ( b ) ) ,按同样的方向和每一方向上同样的步数作一个对比

回路。此回路的终点和始点必不重合 ,从终点 Q到始点 M连结起来的矢量 b就是该位错的柏氏

矢量。

显然 ,对刃型位错 ,柏氏矢量与位错线互相垂直 ,这是刃型位错的一个重要特征。

螺型位错的柏氏矢量也可按上述方法来确定。图 1 40给出了一个求螺型位错柏氏矢量的

实例。可见 ,螺型位错的柏氏矢量与其位错线互相平行 ,这一点是螺型位错与刃型位错的重大

区别。

(2 ) 柏氏矢量的表示方法  柏氏矢量的方向可用晶向指数表示 ,柏氏矢量的大小称为位

错强度 ,可用其模表示。柏氏矢量的模表示了该晶向上原子间的距离。如果柏氏矢量的模等于

该晶向上原子的间距则此位错称为全位错或单位位错 ;如果柏氏矢量的模小于该晶向上原子

的间距 ,则称为不全位错。所以 ,立方晶系中的柏氏矢量可记为

b =
a
n

[ uv w ]

该柏氏矢量的模为

| b | =
a
n

u
2

+ v
2

+ w
2

例如 ,面心立方晶体中常见的全位错的柏氏矢量为

b = a
2

[110 ]
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其模则为

| b | =
a
2

1
2

+ 1
2

+ 0
2

=
2

2
a

面心立方晶体中常见的不全位错的柏氏矢量为

b = a
6

[112 ]

其模为 | b | = a
6

12 + 12 + 22 = 6
6

a

柏氏矢量可以用矢量加法进行运算。如 b1 = a
3

[ 111
-

] , b2 = a
6

[112 ] ,则

b = b1 + b2 =
a
2

[110 ]

图 1 40  螺型位错柏氏矢量的确定

( a ) 实际晶体的柏氏回路 ;  ( b ) 完整晶体的相应回路

(3 ) 柏氏矢量的特性  如前所述 ,柏氏矢量是完整晶体中对应回路的不封闭段 ,所以 b是

位错周围晶体弹性变形 (弹性位移 ) 的叠加。b越大 ,弹性性能越高。

对可滑移的位错 , b总是平行于滑移方向 ,故可根据 b与位错线的关系 ,确定位错的类型 ,

如图 1 41所示。当 b垂直于位错线时 ,是刃型位错 ,当 b平行于位错线时 ,是螺型位错 ;当 b和

位错线成任意角度时 ,是混合型位错。

图 1 41  位错类型的确定

(a ) 正刃型 ;  ( b ) 负刃型 ;  ( c ) 右旋 ;  ( d ) 左旋 ;  ( e ) 混合型
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关于刃型位错正、负的确定 , 可以有两种方法。一是右手法则 (见图 1 42) , 即用右手拇

图 1 42

 
 
刃型位错的正、负、柏氏矢量

与位错线方向之间的关系

指、食指和中指构成三维直角坐标 ,以食指指向位错线

的正向 ,中指指向柏氏矢量的方向 ,则拇指代表了多余

半原子面所在位置。通常规定 ,拇指向上者为正刃型位

错 ,反之则为负刃型位错。二是旋转法 , 即把柏氏矢量

b顺时针方向旋转 90°,若 b的方向与位错线的正方向

一致 ,则为正刃型位错 ;反之 ,则为负刃型位错。

在确定柏氏矢量时 , 只是规定柏氏回路必须在无

畸变区内选取 ,而对回路的形状和大小并未作任何限

制。这意味着不论回路怎样扩大、缩小或任意移动 , 由

此定出的柏氏矢量是惟一的 ,此即柏氏矢量的守恒性。

由此可得到两个推论 :

第一 ,若有一个柏氏矢量为 b的位错 ,其一端分支

形成柏氏矢量分别为 b1 , b2 ,⋯ , bn 的 n个位错 ,则各分

支位错柏氏矢量的和恒等于原位错的柏氏矢量 ,即

b = ∑
n

i = 1

bi

第二 ,一条位错线具有惟一的一个柏氏矢量 ,不论此位错线各处的形状和位错类型如何 ,

其各部分的柏氏矢量都是相同的。

1. 3. 2. 3  位错密度

位错密度是单位体积晶体中所含的位错线的总长度或晶体中穿过单位截面面积的位错线

数目。其表达式分别为

ρ= L
V

(1 3)

式中  L——— 位错线的总长度 ;

   V ——— 晶体体积。

或 ρ= n
A

(1 4)

式中  A——— 晶体的截面面积 ;

   n ——— 过 A面积的位错线数目。

位错密度的单位为 1/ m
2
。一般经过充分退火的金属中位错密度为 10

10
～ 10

12
m

- 2
;而经剧

烈冷变形的金属中位错密度可高达 10
15
～ 10

16
m

- 2
以上。大量实验和理论研究表明 ,晶体的强

度与位错密度有密切的关系 ,可用图 1 43 示意说明。由图可见 ,当位错密度较低时 ,晶体的强

度τc 随着位错密度ρ的增加而减小 ;当位错密度较高时则相反 ,τc 随ρ的增加而增大。曲线的极

小值对应于金属退火后的τc 和ρ值。所以 ,要提高工程材料的强度 ,可以采取两条相反的途径 :

要么尽量减小位错密度 ,要么尽量增大位错密度。前者的实例是晶须 (丝状单晶体 ) ,后者的实

例是非晶态材料。

1. 3. 2. 4  作用在位错上的力及位错的运动

(1 ) 作用在位错上的力  晶体中的位错在外加应力或其他内应力的作用下将会发生运
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图 1 43

 
 
晶体强度τc 与

位错密度ρ的关系

动或有运动的趋势。为了描述位错的运动 ,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必垂直于位错线。为了求出外力场对位错产生的这

个假想的作用力 ,可以利用虚功原理进行计算。

假设晶体内 (见图 1 44 (a) ) 在滑移面上有一柏氏

矢量为 b、长度为 L的刃型位错 ,在外加切应力τ的作用

下 ,沿滑移面移动了 d s的距离。此时 ,已滑移区域的面积

为 Ld s,作用在该区域上的外力为τLd s,该区域滑移的量

为 b,则滑移所消耗的功为

W1 = (τLd s) b

图 1 44  位错运动的作用力

( a ) 刃型位错运动的作用力 ;  ( b) 螺型位错运动的作用力 ;  ( c ) 任意位错运动的作用力

  另一方面 ,设作用在位错线上的力为 F,则使位错线移动 d s所做的功为

W2 = Fd s

因为  W1 = W2 ,即

Fd s = τLd s b
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故有 F = τbL

作用于单位长度位错线上的力则为

F = τb (1 5)

上式表明 , F与切应力分量τ和柏氏矢量成正比。由于同一位错线上各点的 b相同 ,只要切

应力均匀地作用在晶体上 ,则位错线上各处 F力的大小也相同。

F力的方向永远垂直于位错线 ,并且指向滑移面上的未滑移区。显然 , 刃型位错上的力 F

与外加切应力τ的方向一致 ,而作用在螺型位错上的力 F则与τ垂直 (见图 1 44 ( b) )。这个事

实说明 ,力 F并不是τ的分力 ,τ是位错附近原子实际受到的力 , F只是作用在位错这种特殊组

态上的假想力。

同理可证 ,任意形状的位错线 ,其单位长度所受的力仍为τb,力的方向为位错线上各点的

法线方向 (见图 1 44 ( c) )。

(2 ) 位错的运动  位错的运动方式有两种 ,即滑移和攀移。所谓滑移是指位错线沿滑移

面的移动 ,任何类型的位错均可进行滑移 ;所谓攀移是指位错垂直于滑移面的移动 ,只有刃型

位错才能进行攀移。

1) 位错的滑移  图 1 45所示是刃型位错沿滑移面的移动情况。当位错线沿滑移面滑过

整个晶体时 ,就会在晶体表面沿柏氏矢量方向产生一个滑移台阶 , 其宽度等于柏氏矢量 b。在

滑移时 ,刃型位错的滑移方向垂直于位错线而与柏氏矢量平行。刃型位错的滑移面就是由位错

线与柏氏矢量所构成的平面 ,故刃型位错有一个确定的滑移面。

图 1 45  刃型位错的滑移过程

(a ) 原始状态的晶体 ;  ( b) , (c ) 位错滑移中间阶段 ;  ( d) 位错移出晶体表面 ,形成一个台阶

图 1 46 所示是螺型位错沿滑移面的移动情况。当位错线沿滑移面扫过整个晶体时 ,同样

会在晶体表面沿柏氏矢量方向产生宽度为一个柏氏矢量 b的台阶。在滑移时 ,螺型位错的移动

方向与位错线垂直 ,也与柏氏矢量垂直。由于螺型位错线与柏氏矢量平行 ,因此螺型位错的滑

移面不是单一的。

图 1 47 所示是混合型位错沿滑移面的移动情况。位错环上的 A , B两处与柏氏矢量 b 垂

直 ,是刃型位错 ; C, D两处与柏氏矢量 b平行 ,是螺型位错 ;其余部分均是混合型位错。

位错环在切应力τ作用下沿其法线方向在滑移面上向外扩展 ,如箭头所示。当位错环沿滑

移面扫过整个晶体时就会在晶体表面沿柏氏矢量 b的方向产生宽度为一个 b 的滑移台阶 , 如

图 1 47 ( b) 所示。应该注意 ,在滑移时 ,混合型位错的移动方向也是与位错线垂直 ,而与柏氏

矢量 b既不平行 ,也不垂直 ,而成任意角度。
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图 1 46  螺型位错的滑移过程

( a ) 原始状态的晶体 ;  ( b) , (c ) 滑移的中间阶段 ;  ( d ) 位错移出晶体表面 ,形成一个台阶

图 1 47  位错环的滑移

( a ) 位错环 ;  ( b) 位错环运动后产生的滑移 ;  ( c ) 位错环顶视图

2) 位错的攀移  刃型位错除了可以在滑移面上滑移外 ,在满足某些条件时还可以在垂

直于滑移面的方向上运动 ,即发生攀移。通常把多余半原子面向上移动称为正攀移 ,向下运动

称为负攀移 ,如图 1 48 所示。可见 ,位错发生正攀移时需要失去半原子面最下排的原子 ,这可

通过空位扩散到半原子面下端或半原子面下端原子扩散到别处来实现 ;与此相反的过程可产

生负攀移。

图 1 48  刃型位错的攀移

( a ) 正攀移 ;  ( b) 未攀移时的位错 ;  ( c ) 负攀移

位错攀移时伴随着物质的迁移 ,这需要扩散才能实现。因此 ,位错攀移在低温下较难进行 ,
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即高温下容易进行。另外 ,作用于半原子面的正应力以及晶体中的过饱和空位均有利于攀移的

进行。

1. 2. 3. 5  位错的应力场与应变能

(1 ) 位错的应力场  位错周围的原子都不同程度地偏离了其原来的平衡位置而处于弹

性应变状态 ,这就引起能量升高并产生内应力。若把这些原子所受的应力合起来 ,便可形成一

个以位错线为中心的应力场。位错类型不同 ,应力场也各不相同。

1) 螺型位错的应力场  螺型位错应力场分析模型如图 1 49所示。设想有一个很长的厚

壁圆筒沿径向平面切开一半 ,然后使两个切开面沿 z方向作相对位移 ,位移量为一个柏氏矢量

b,再把这两个面粘合起来 ,这就相当于制造了一个螺型位错 ,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 ,而圆筒实心部分的应力分布就反映了螺型位错周围的

应力分布。

图 1 49  螺型位错的连续介质模型

从模型中可以看出 ,圆柱体产生的切应变为

εθz = b
2πr

(1 6)

其相应的切应力为

τzθ = τθz =
G b
2πr

(1 7)

若采用直角坐标系 ,则应力分量为

τy z
l

= τz
l
y =

Gb
2π

x
x2 + y2

τzx = τx z = - Gb
2π

y
x

2
+ y

2

σx x = σy y = σz z = τx y = τy x = 0

(1 8)

式中  G——— 切变模量 ;

   b——— 柏氏矢量的模。

从上述公式可以看出 , 螺型位错的应力场有两个特

点 : 一是没有正应力分量 ;二是切应力对称分布 ,即在同一半径 r 上 ,无论θ角大小如何 ,切应

力都相等。

2) 刃型位错的应力场  刃型位错的应力场也可采用上述方法来分析。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个原子间距 b,然后将切面两边

再粘合起来 ,如图 1 50所示。这样就相当于形成了一个刃型位错。按弹性理论可求得刃型位错

周围的应力场 ,在直角坐标系中的应力分量为

σx x = - A
y (3 x2 + y2 )
( x2 + y2 )2

σy y = A
y ( x2 - y2 )
( x2 + y2 )2

σzz = ν(σx x +σy y )

τx y = τy x = A
x ( x2 - y2 )
( x

2
+ y

2
)

2

τx z = τzx = τy z = τz y = 0

(1 9)
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图 1 50  刃型位错连续介质模型

式中  A = Gb
2π(1 - ν)

;

   ν——— 泊松比 ;

   b——— 柏氏矢量的模。

由式 (1 9 ) 可以看出刃型位错应力场有以下特点 :

(ⅰ ) 正应力分量与切应力分量同时存在。

(ⅱ ) 应力场中任意一点位置 , |σx x | > |σy y |。

(ⅲ ) 当 y > 0 时 (即滑移面以上区域 ) ,σx x < 0(压

应力 ) ;当 y < 0 时 (即滑移面以下区域 ) ,σx x > 0 (张应

力 ) ;当 y = 0时 (即在滑移面上 ) ,σx x =σy y = 0 ,即滑移

面上没有正应力 ,只有切应力。刃型位错周围的应力场分

布如图 1 51所示。显然 ,如同螺型位错一样 ,式 ( 1 9) 也

不能用于刃型位错中心区。

(2 ) 位错的应变能  晶体中位错的存在引起点阵

畸变 ,导致能量增高 ,此增量称为位错的应变能 , 或称为

位错的能量。位错应变能包括位错中心部分的能量和位错周围的弹性能。由于位错中心区点阵

严重畸变 ,已不能作为弹性连续介质 ,故其能量难以计算 ,但因该区域很小 ,这部分能量在总能

量中所占份额不大 ,常被忽略掉。通常所说的位错能量就是指位错的弹性能。

根据弹性理论 ,圆柱坐标系中单位体积内的应变能表示为

W
V

=
1
2

[σr rεr r +σθθεθθ +σz zεz z +σrθεrθ +σθzεθz +σz rεz r ] ( 1 10)

图 1 51  刃型位错的应力场

对于螺型位错 , 只有切应力分量和切

应变分量 ,由式 ( 1 10 ) 可得到

dW = 1
2
σθzεθz d V ( 1 11)

而 dV = 2πrd rL

式中  L——— 位错线长度。

把式 (1 6 )、式 (1 7) 代入式 (1 11)

得

dW = G b
2

4π
d r
r

L

dW
L

=
G b

2

4π
d r
r

设位错中心区的半径为 r0 , 位错应力场作

用半径为 R,则单位长度螺型位错的弹性

应变能为

Ws =∫
W/ L

0
( dW

L
) =∫

R

r
0

G b
2

4π
d r
r

= G b
2

4π
ln R

r0

( 1 12)

同理 ,可求出单位长度刃型位错的弹性应变能为
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We = Gb
2

4π(1 - ν)
ln R

r0
( 1 13)

式中  r0 ———位错中心区的半径 ,一般取 r0 ≈ b≈ 2 .5× 10
- 1 0

m ;

   R———位错应力场最大作用半径 ,一般取 R = 10 - 6 m;

   ν———泊松比 ,其值为 0 .3 ～ 0 .4。

可见 ,刃型位错弹性应变能约为螺型位错的 1 .5 倍。

混合型位错的应变能可以通过将其分解为螺型位错分量和刃型位错分量 , 然后按式

(1 12) 和式 (1 13) 进行计算。设混合型位错柏氏矢量 b与位错线成φ角 ,则单位长度混合型

位错应变能为

        Wm = Ws + We = Gb
2
cos

2
φ

4π
ln R

r0
+ Gb

2
sin

2
φ

4π(1 -ν)
ln R

r0
=

Gb2

4πk
ln

R
r0

( 1 14)

式中  k = 1 -ν
1 - νcos

2
φ

,其值约为 0 .75 ～ 1。

以上分析表明 ,单位长度位错的能量与其柏氏矢量的模的平方成正比 ,即 W = αGb
2
。α是

与位错类型有关的系数 ,约为 0 .5 ～ 1。b越小 ,其能量越低 ,越稳定。

1. 2. 3. 6  位错之间的交互作用

晶体中含有许多位错 ,任一位错在其相邻位错应力场作用下都会受到作用力。例如 ,同一

滑移面上两条平行的同号刃型位错 ,当它们相距很远时 ,产生的总应变能为两者之和 ,即一条

位错线的 2 倍 ;但相距很近时 ,就可以近似地看成是一个柏氏矢量为 2 b的大位错 ,于是产生的

总应变能将为一条位错线能量的 4 倍 , 因而这两个同号位错必然相互排斥以降低总能量。相

反 ,两个异号位错相距很近时 ,柏氏矢量为零 ,总应变能降低 ,所以这两个位错必然互相吸引 ,

直到相遇而消失。可见 ,位错之间相互作用而产生的作用力对位错的分布和运动有很大影响。

(1 ) 两个平行螺型位错间的作用力  在图 1 52所示中 ,坐标原点和 ( r,θ) 处有两个平行

于 z轴的螺型位错 S1 , S2 ,其柏氏矢量分别为 b1 , b2。位错 S1 在 ( r,θ) 处的应力场为τθ2 =
G b1

2πr
,

位错 S2 在此应力场中受到的力为

fτ = τθz b2 =
G b1 b2

2πr
( 1 15)

fτ的方向为矢径 r的方向。同理 ,位错 S1 在 S2 的应力场作用下也将受到一个大小相等、方向相

反的作用力。

当 b1 与 b2 同向 ,即为同号螺型位错时 , fτ > 0 ,为斥力 ;若 b1 与 b2 反向 ,则 fτ < 0 ,为吸力。

(2 ) 两个平行刃型位错之间的作用力  图 1 53 表示位于坐标原点及 ( x , y) 处两个平行

于 z 轴的同号刃型位错 ,其柏氏矢量 b1 和 b2 都与 x轴同向。由于两个位错位于平行的滑移面

上 ,所以在 b1 位错的应力场中 ,只有τy x 和σx x 两个应力分量对 b2 位错有作用。前者使 b2 位错

受到沿 x轴方向的滑移力 ,即

f x = τy x b2 =
G b1 b2

2π(1 - ν)
x( x

2
- y

2
)

( x
2

+ y
2

)
2 ( 1 16)
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后者使 b2 位错受到沿 y轴方向的攀移力 ,即

f y = - σx x b2 =
G b1 b2

2π( 1 - ν)
y( 3 x

2
+ y

2
)

( x
2

+ y
2

)
2 ( 1 17)

f x , f y 均以指向坐标轴正向时为正。

f x 是引起滑移的作用力。它的变化比较复杂 ,随 b2 位错所处位置的不同而改变。

f y 是使 b2 位错沿 y轴攀移的力。当两个位错同号时 ,若 b2 位错在 b1 位错的滑移面以上 ,即

y > 0 ,则 f y > 0 , b2 位错向上攀移 ;反之 , y < 0 ,则向下攀移。可见 ,两个同号位错沿 y轴方向

互相排斥。而异号位错间的 f y 与 y 符号相反 ,所以沿 y轴方向互相吸引。

图 1 52  螺型位错间的交互作用 图 1 53  刃型位错间的交互作用

1. 2. 3. 7  位错的增殖、塞积与交割

(1 ) 位错的增殖  前已指出 ,经过剧烈冷变形的金属中位错密度比经过充分退火的金属

要高出 4 ～ 5 个数量级。这个事实说明 ,变形过程中位错肯定是以某种方式不断增殖 ,而能增

殖位错的地方称为位错源。

位错增殖的机制有多种 ,其中最重要的是弗兰克和瑞德在 1950 年提出并已被实验所证实

的 F rank Read 源 ,简称 F R 源。

图 1 54 (a) 中所示的 CD是滑移面上的一段刃型位错 ,其两端与 AC , BD位错相连。假设

AC , BD两个位错不在滑移面上 ,即不能运动 ,则 C, D就是被钉住的固定结点。当外加切应力τ

作用时 , CD将受到驱动力 F = τb的作用 ,但因两端固定而只能向前弯曲 (见图中 ( b ) , (c) )。

图 1 55表明 CD上一小段位错的受力情况。当 F力使位错弯曲时 ,位错两端的线张力 T将产

生一个指向曲率中心的恢复力。若位错弯曲后的长度为 d s,曲率半径为 r, ds所对的圆心角为

dθ,则位错要保持这一弯曲状态不变 , F力就必须与恢复力平衡 ,即

Fd s = 2 Tsin
dθ
2

由于 dθ很小时 , sin
dθ
2
≈

dθ
2

;且 d s = rdθ,所以单位长度位错上所受的力为

F =
T
r

( 1 18)

由于线张力 T在数值上应等于单位长度位错的应变能 ,即

T = αG b
2

  (对于弯曲位错 ,α=
1
2

)
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  故在切应力τ的作用下 ,位错线的平衡半径 r = T
τb

,或使位错弯曲到半径为 r所需要的切

应力为

τ=
T

br
=

1
2

G b
2

br
=

G b
2 r

图 1 54  弗兰克 瑞德原的增殖过程

( a ) 晶体中两端固定的位错 ;  ( b ) , ( c ) , ( d) , ( e ) , ( f) 位错的增殖过程

从图 1 54 (c) 不难看出 ,当位错线弯曲成半圆时 r = rmin =
l

2
(即等于 CD间距之半时具

有最小曲率半径 ) ,为了维持平衡所需要的切应力为

τ= τmax = T
brmi n

= G b
2 rmi n

( 1 19)

τmax 就是使 F R 源起动所需要的切应力。因为当τ≤τmax 时 , 位错线处于稳定状态 , 而当

τ> τmax 时 ,位错线就不再保持稳定的平衡状态 ,它会在恒定的切应力τ的作用下不断地扩展。

当位错线沿法线方向向外扩展时 ,其各点移动的线速度相同 ,而角速度不同。距离 C, D越近的

地方 , 角速度越大。所以当位错线弯曲成半圆以后 , 两端将围绕 C, D 两点发生卷曲 , 如

图 1 54 ( d) 所示。
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图 1 55  弯曲位错线上的力

在位错线弯曲和扩展的过程中 , 由柏氏

矢量和位错线的关系可知 , 位错线上各点的

性质发生了变化。例如图 1 54 (e) 中所示 ,

若 2 , 6 两点为负刃型位错 ,则 4 点为正刃型

位错 ;而 1 , 5 两点为左螺型位错 , 3 , 7 两点为

右螺型位错。在切应力作用下 ,位错圈不断扩

大。在 1 , 7 两个异号位错相遇以后 ,彼此就会

抵消。这样 , 原来整根的位错线便断成两部

分 : 外面是一个封闭的位错环 , 里面是一段

连接 C, D的位错线 ,如图 1 54 (f) 所示。位

错环在切应力作用下继续扩展 , 直到走出滑

移面以后 ,晶体便产生一个 b的滑移量 ;而环

内的 CD位错线在滑移力和线张力的共同作

用下 ,则逐渐变直并回到原始状态。之后 , 在

切应力的继续作用下 , CD 不断重复上述过

程 ,结果便放出大量位错环 ,造成位错的增殖。

除上述 F R源 ,或称双轴位错增殖机制外 ,还有单边 F R源 (或称 L型位错增殖机制 )、

双交滑移增殖等机制。

(2 ) 位错的塞积  在切应力的作用下 ,位错源所产生的大量位错沿滑移面运动时 ,如果

遇上障碍物 (如固定位错、杂质粒子、晶界等 ) ,领先位错会在障碍物前被阻止 , 后续位错被堵

塞起来 ,形成位错的塞积 ,如图 1 56 所示。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 1 56  位错的塞积

塞积群中位错所受的力比较复杂 : 它们都受到外加切应力产生的滑移力τb ,这个力促使

位错运动 ,并尽量靠拢 ;其次是位错之间产生的排斥力 ,这个力使位错在滑移面上尽量散开 ;再

次是障碍物的阻力 ,这是一个短程力 ,它只作用在领先位错上。显然 ,塞积群中的每一个位错都

处在作用力平衡的位置上。

塞积群的领先位错除受到外加切应力的作用外 ,还受到其他所有位错的挤压 ,故在领先位

错与障碍物之间存在着很大的局部应力 ,即障碍物对领先位错有一个反作用力τ0。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

—93—



nτb = τ0 b

由此得到障碍物对领先位错的反作用力

τ0 = nτ ( 1 20)

可见 , n个位错塞积 ,头部的应力集中是外加切应力的 n倍。这种应力集中在材料加工硬

化、脆性断裂中有重要的作用。

位错塞积群对位错源会产生反作用力。当这种反作用力与外加切应力平衡时 ,位错源就会

关闭 ,停止产生位错。只有进一步增加外力 ,位错源才会重新开动 ,这说明对位错运动的阻碍能

提高材料的强度。

图 1 57  位错交割形成割阶示意图

(3 ) 位错的交割  在晶体变形过程中 ,任意

一条位错线的运动 , 除了受与其相连接的位错线

牵制外 ,还会遇到具有不同方向和不同滑移面上

的其他位错线 ,这就出现了位错线的相互交割。图

1 57所示是位错交割的简单例子。设图中一位错

线已沿其滑移面 ABCD 移出晶体 , 则晶体上、下

两部分产生了相当于 b的切变。在滑移前 ,有另一

个垂直于滑移面的位错环与滑移面相交于两点 ,

为了方便 ,设位错环线的垂直部分为刃型位错。当

晶体上、下两部分发生相对滑移时 ,必然也会使这

两段垂直位错线沿滑移面发生相当于 b的相对切

变。由于位错线不能中断 ,故出现了图中所示的小台阶 ,它相当于一小段螺型位错线 ,称为位错

割阶。位错的交割会影响到位错的运动 ,进而影响到滑移过程。下边具体说明发生交割的过程。

图 1 58  两个相互垂直的刃型位错的交割

( a ) 交割前 ;  ( b ) 交割后

图 1 58所示是两个相互垂直的刃型位错的交割。位错 AB位于 P a 滑移面上 ,位错 CD位

于与 Pa 垂直的 Pb 滑移面上 ,它们的柏氏矢量分别为 b1 与 b2。假定位错 CD不动 ,当位错 AB自

右向左运动时 ,在位错扫过的区域内 ,晶体上、下两部分产生了相当于 b1 的位移 ,当通过两滑

移面的交线时 ,与位错 CD发生交割。这时 ,位错 CD也随晶体一起被切成两段 ( Cm和 nD ) ,并

相对位移 mn ,整个位错线变成一条折线 CmnD。因为 mn不在原位错线的滑移面 Pb 上 ,故称之

为割阶。显然 , mn 是一段新的位错 ,其柏氏矢量仍为 b2。由于 b2 与 mn垂直 ,故 mn 也是刃型位
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错 ,它的滑移面为 mn与 b2 所决定的平面 ,即 Pa 面。这种割阶的形成 ,增加了位错线的长度 ,需

要消耗一定的能量 ,因此交割过程对位错运动来说实际上是一种阻碍。此外 ,尚有刃型位错与

螺型位错的交割、螺型位错与螺型位错的交割等。交割的结果都要形成割阶 ,这一方面增加了

位错线的长度 ,另一方面还可能形成一种难以运动的固定割阶 ,成为后续位错运动的障碍。这

些都将使位错运动的阻力增加、变形更加困难 ,因此而产生了应变硬化。

1. 2. 3. 8  实际晶体中的位错

前边以简单立方晶体为例 ,介绍了位错的基本特性。由于实际晶体具有不同的结构 ,因而

它们中的位错还有一些特性。

(1 ) 常见金属晶体中的位错  常见金属晶体中的位错有全位错和不全位错。

1) 全位错和不全位错  实际晶体中 ,位错的柏氏矢量不能是任意的 ,它应符合晶体的结

构条件和能量条件。所谓晶体结构条件是指柏氏矢量必须连接晶体中一个原子平衡位置到另

一个平衡位置 ;而能量条件是指柏氏矢量必须使位错处于最低能量。在某种晶体结构中 ,如从

结构条件看柏氏矢量可取很多 ,但从能量条件看 , 能量越低 , 位错越稳定 , 故柏氏矢量越小越

好 ,因此实际晶体中存在的位错其柏氏矢量只有少数几个。表 1 7列出了三种常见金属晶体中

全位错和不全位错的柏氏矢量。由表 1 7 可见 ,全位错柏氏矢量的模等于同晶向上原子间距 ;

不全位错柏氏矢量的模小于同晶向上原子间距。

表 1 7  典型金属晶体结构中位错的柏氏矢量

晶 体 结 构 位 错 类 型 柏  氏  矢  量

体心立方
全位错

不全位错

a
2

< 111 > , a < 100 >

a
3

< 111 > ,
a
6

< 111 > ,
a
8

< 110 > ,
a
3

< 112 >

面心立方
全位错

不全位错

a
2

< 110 >

a
6

< 112 > ,
a
3

< 111 > ,
a
3

< 110 > ,
a
6

< 110 > ,

a
6

< 103 > ,
a
3

< 100 >

密排六方
全位错

不全位错

a
3

< 112
-

0 > ,
a
3

< 112
-

3 > , c < 0001 >

c
2

< 0001 > ,
a
6

< 202
-

3 > ,
a
3

< 101
-

0 >

下面对面心立方晶体中的不全位错进行讨论。

(ⅰ ) 堆垛层错  面心立方结构是由密排面{111} 堆积而成 ,其堆垛顺序为 AB CA BC⋯

为了简便 ,常用符号“△”表示 AB , BC , CA 的堆垛顺序 ,而用符号“�”表示 BA , AC , CB 的堆

垛顺序。故上述结构的堆垛顺序可表示为 △△△△⋯

如果面心方立结构中某个区域的{111} 面堆垛顺序出现了差错 ,成为

A   B   C   B   C   A   ⋯⋯

 △   △   è   △   △   ⋯⋯

则在“è ”处少了一层 A,形成了晶面错排的面缺陷 ,这种缺陷称为堆垛层错。层错也可能出现
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在其他晶体中。层错是一种晶格缺陷 ,它破坏了晶体的周期完整性 ,引起能量升高。通常把产生

单位面积层错所需要的能量称为层错能。层错出现时仅表现在改变了原子的次近邻关系 ,几乎

不产生点阵畸变。所以 ,层错能相对于晶界能而言是比较小的。层错能越小的金属 ,则层错出现

的几率越大。

(ⅱ ) 不全位错  当层错只在某些晶面的局部区域内发生、并不贯穿整个晶体时 ,层错区

与完整晶体之间就存在着边界线。边界线处原子的最近邻关系被破坏 , 排列产生畸变 ,因而形

成了位错。这种位错的柏氏矢量 b小于点阵矢量 ,故为不全位错。不全位错引起的能量变化介

于全位错和堆垛层错之间。

根据层错的形成方式不同 ,面心立方晶体中有两种不全位错。

肖克莱 ( Shockley) 不全位错  图 1 59 所示是肖克莱不全位错的模型。图中纸面代表

(101
-

) 面 ,面上的“�”代表前一个面上的原子 ,“·”代表后一个面上的原子。图中每一横排原子

是一层垂直于纸面的 (111 ) 面 ,这些面沿 [111 ] 晶向的正常堆垛顺序为 ABC ABC⋯ 如果使晶

体的左上部相对于其他部分产生 a
6

[12
-

1 ] 的滑移 ,则原来的 A层原子移到 B 层原子的位置 , A

以上的各层原子也依次移到 C , A, B⋯层原子的位置。这样堆垛顺序变成 A B C B C A B ,即形

成层错 ,而晶体右半部仍按正常顺序堆垛 ,这样层错区与完整晶体区的交线 M (垂直于纸面 )

即为肖克莱不全位错。由图可以看出 ,该位错与其柏氏矢量
a
6

[ 112
-

] 相垂直 ,属于刃型肖克莱

不全位错。

图 1 59  肖克莱不全位错

这种不全位错具有一定的宽度 ,其位错线可以是{111} 面上的直线或曲线 ,因此也可能出

现螺型或混合型的肖克莱不全位错。与全位错不同的是这种位错的四周不全是原来的晶体结

构。另外 ,由于层错是沿平面发生的 ,故其位错线不可能是空间曲线。

弗兰克 ( F rank ) 不全位错  图 1 60所示为弗兰克不全位错。在完整晶体的左半部抽去

半层密排面的 B原子 ,则这部分晶体的堆垛顺序变为 A B C A C A B C⋯ 在第五层产生了堆
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垛层错 ,层错区与右半部完整晶体之间的边界 (垂直于纸面 ) 就是弗兰克不全位错。其特征是

图 1 60

 
 
抽去一层密排面形成的

弗兰克不全位错

柏氏矢量与层错面{111} 相垂直 , 柏氏

矢量为 a
3

[111 ]。由于柏氏矢量不在层错

面上 ,所以它不能滑移 , 是一种不动位

错。不过 ,这种位错可以通过吸收或放出

点缺陷而在层错面上攀移 , 攀移的结果

可使层错面扩大或缩小。

2) 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。

位错反应能否进行 , 取决于以下

条件。

(ⅰ ) 几何条件 ,即反应前各位错的

柏氏矢量之和应等于反应后的柏氏矢量之和。例如面心立方晶体中 , 能量最低的全位错

a
2

[1
-

10 ] 可以在 ( 111) 面上分解为两个肖克莱位错 ,即

a
2

[1
-

10 ] →
a
6

[2
-

11 ] +
a
6

[1
-

21
-

] ( 1 21)

这个反应完全满足几何条件。但是 ,如果由上式右边的两个不全位错合成左边的全位错 ,在几

何上也符合要求 ,那么 ,位错究竟以哪种形式存在呢 ?这还需要从能量上作进一步判定。

(ⅱ ) 能量条件 ,即反应后各位错的总能量小于反应前的总能量。由于位错的能量正比于

柏氏矢量的平方 ,故此条件可写为

∑ | b前 |
2

> ∑ | b后 |
2

( 1 22)

据此式可以判断位错反应进行的方向。如式 ( 1 21 ) 反应前后的能量关系为

a2

2
>

a2

6
+

a2

6

因此 ,全位错
a
2

[ 1
-

10] 不稳定 ,可以自发分解为不全位错。

以上两条是位错反应的必要和充分条件。前者可用来判断位错反应的可能性 ,后者则可确

定位错反应进行的方向。

(2 ) 离子晶体中的位错  图 1 61所示为 N aCl晶体中的刃型位错。图示为滑移面 (11
-

0 ) ,

b =
1
2

[110 ]的纯刃型位错在 (001 )面上的原子组态。其中图 ( a) 和图 ( b) 的图面分别是垂直于

位错线的两个相邻的 (001 ) 面。图中显示 ,位错露头处具有有效电荷 (图 1 61 ( a) 所示为负电

荷 ,图 1 61 ( b ) 所示为正电荷 )。

从图 1 61 可以看出离子晶体中的位错有下述特点 :

1) 滑移面不一定是最密排面 ,但柏氏矢量仍为最短的点阵矢量。例如 , NaCl 的主滑移面

是{110} ,其次是{100} ,偶尔也有{111} , {112} 等滑移面 ,但柏氏矢量均为
1
2

< 110 >。
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图 1 61  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

2) 刃型位错的附加半原子面是包括两个互补的附加半原子面。

3) 刃型位错在滑移面上滑移时 ,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。

(3 ) 共价晶体中的位错  共价健具有明显的方向性和饱和性 ,因而使晶体的微观对称性

下降 ,这对于位错的特性有较大影响。例如 ,具有 fcc的金属 , {111}面的堆垛顺序为 A B C A B

C⋯柏氏矢量为
a
2

< 1
-

10 > 的全位错可以位于任意一层 (111 )面上 ,其性质都相同。但是 ,对于

具有同样点阵的金刚石来说 , 虽然滑移系统也是 {111} < 110 > , 全位错的柏氏矢量也是

a
2

< 1
-

10 > , 但位错的特性却与它的滑移面位置有关。这一点可以用图 1 62来说明。图 1 62

所示是原子在 (11
-

0 ) 面上的投影。可以看出 , ( 111) 面的堆垛顺序是 A a B b C c A a⋯ 其中同

名字母所表示的 ( 111) 面的面间距为 3 a/ 4 ,异名字母的相邻 (111 ) 面间距为 3 a/ 3 - 3 a/ 4 ≈

0 .144 a。容易出现的滑移面应位于异名字母的相邻 (111 ) 面之间。有时人们称易滑的位错为滑

动型位错 ,称难滑的位错为拖动型位错。

图 1 62  金刚石的原子在 (110) 面上的投影

—44—



总之 ,共价晶体和离子晶体中都含有位错。与金属相比 ,共价晶体和离子晶体中固有的位

错 ,特别是可动的位错很少 ;另外 ,金属在变形时可大量增殖位错 ,而共价晶体和离子晶体由于

结合力很强 ,位错运动时点阵阻力大 ,这些都导致其变形比金属困难。

【例题 1. 3. 3】  某单晶体受到一均匀切应力τ的作用 ,其滑移面上有一柏氏矢量为 b的位

错环 ,如图 1 63 所示。(假设位错环线的方向为 ABCD )

(1 ) 分析该位错环中各段位错的类型。

(2 ) 指出刃型位错半原子面的位置。

(3 ) 求各段位错线所受力的大小及方向。

(4 ) 在切应力τ的作用下 ,该位错环将如何运动 ?其运动结果如何 ?

图 1 63  位错环及其柏氏矢量

解  (1 ) 由位错线与柏氏矢量之间的关系可以判断 :

A , C点为纯刃型位错 ; B, D点为纯螺型位错 ;其余为混合

位错。

(2 ) A处的半原子面在滑移面的上方 , C处的半原子面

在滑移面的下方。

(3 ) 位错线上各点均受到 F = τb的力 ,其方向为各点

处的法线方向 ,并指向未滑移区。

(4 ) 在切应力τ的作用下 ,若位错环能够运动 ,该位错

环将扩大。当位错环移出晶体时 , 上、下两部分晶体将产生

一个 b的宏观位移量。

【例题 1. 3. 4】  在单晶铝的 ( 111) 面上 ,有一柏氏矢量

为 a
2

[101
-

] 的位错 ,在 (111
-

) 面上有一柏氏矢量为 a
2

[ 011]

的位错 ,两位错发生反应。试说明两位错反应后形成的新位错的性质。

解  根据位错反应 ,新位错为 b =
a
2

[ 110] ,它是面心立方点阵中的单位位错。其位错线

为 (111 ) 与 ( 111
-

) 两晶面的交线 ,即 [1
-

10 ]。故新位错为刃型位错 ,其滑移面为 ( 001)。而面心立

方点阵的 (001 ) 不是滑移面 ,所以新位错不能滑移 ,为一固定位错。

【例题 1. 3. 5】  试问在下述情况下 ,空位片的周界线是否能形成位错线 ?( 1) 面心立方晶

体的 (111 ) 上有一个空位片 ; (2 ) 如果该空位片以上的整半个晶体均下落
1
3

[ 1
-

1
-

1
-

]。

解  位错是指晶体中已滑移区与未滑移区的边界线 ,故 ( 1) 中空位片的周界不是位错线。

而 (2 ) 中空位片的周界是位错线 ,该位错线为弗兰克不全位错。

§1. 3. 3  面缺陷

晶体的面缺陷包括两类 : 一是晶体的外表面 ;二是晶体的内界面。其中内界面又包括晶

界、亚晶界、孪晶界、相界、堆垛层错等。面缺陷对金属的物理性能、化学性能和力学性能都有着

重要影响。这里仅就几类重要的面缺陷加以介绍。

1. 3. 3. 1  晶界

多晶体都是由许多晶粒组成 , 每个晶粒就是一个小单晶体。相邻晶粒之间的界面称为晶
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界。根据相邻晶粒位向差的大小 ,可把晶界分为小角晶界和大角晶界两种类型。

(1 ) 小角晶界  两个相邻晶粒位向差小于 10°的晶界称为小角晶界。小角晶界又可分为

下列几种。

1) 对称倾侧晶界  图 1 64所示为一简单的对称倾侧晶界的模型。由于相邻两晶粒的位

向差θ角很小 ,其晶界可看成是由一列相隔距离一定的刃型位错所组成。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 ,θ称为倾侧角。

如果位错墙中相邻位错的距离为 D ,则 D与柏氏矢量 b之间的关系为

b
D

= 2 sin
θ
2

式中  b——— 柏氏矢量的模。

图 1 64  对称倾侧晶界

( a ) θ角的形成 ;  ( b) 晶界的位错模型

当θ很小时 , sin θ
2
≈ θ

2
,故上式为

D =
b
θ

( 1 23)

可见 ,随着取向差θ的增大 ,位错间距将要减小。当θ> 10°时 , D只有 5 ～ 6个原子间距 ,此时

位错密度太大 ,该模型就不适用了。

2) 扭转晶界  小角扭转晶界形成模型如图 1 65 所示。其中 1 65 (a) 表示将一块晶体

沿横断面切开 , 并使右半部晶体绕 y 轴转动θ角 , 再与左半部晶体粘合在一起 , 便形成

图 1 65 ( b) 所示的扭转晶界。该晶界上的原子排列如图 1 66所示。图中表明 ,扭转晶界是由

两组螺型位错交叉成网络构成 ,晶界两侧的原子位置在位错处不吻合 ,而其余处是吻合的。
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图 1 65  扭转晶界形成模型

(a ) 晶粒 2 相对晶粒 1 绕 y 轴转θ角 ;

( b ) 晶粒 1 , 2 之间的螺型位错交叉网络

图 1 66  扭转晶界结构

图面为 ( 100 ) 面 ; [ 100 ] 转轴 ;

小黑点代表晶界面下的原子 ;

小圆圈代表晶界面上的原子

上述两种晶界都是小角度晶界的特殊形式。对于一般的小角晶界 ,其旋转轴与界面之间可

以保持任意的取向关系 ,故这种界面具有由刃型和螺型位错组成的更复杂的结构。

(2 ) 大角晶界  在小角晶界上 ,相邻晶粒的错配集中于位错附近 ,而位错以外的其他地

方 ,原子匹配得较好。但是当晶粒之间的取向差增大 ,界面处因位错核心连在一起产生很大畸

变时 ,再把晶界看成是由独立位错组成就不合适了。

近年来有人应用场离子显微镜研究晶界 ,提出晶界的重合位置点阵模型。什么叫“重合位

置点阵”?设想把两个相邻晶粒的阵点向晶界以外无限延伸 , 再经过微小的位置调整 (如绕某

一轴旋转一定角度 ) 后 ,必有一部分阵点重合 (见图 1 66 )。由这些重合阵点构成的新点阵称

为“重合位置点阵”。

图 1 67表示体心立方晶体绕公共的 [110 ] 轴旋转50 .5°后 ,两晶粒的原子排列模型。该图

中重合位置的原子为晶体原子的 1/ 11 ,即每 11 个原子中有一个重合位置。重合位置的原子占

晶体原子的比例 ,称为重合位置密度。按照这种模型 ,界面上包含的重合位置密度越高 ,两晶粒

在界面上配合越好 ,晶界能就越低。因此 ,两个相邻晶粒一方面力求保持特殊的取向差 ,以便形

成密度较大的重合位置点阵 ;另一方面晶界趋向与重合位置点阵中的密排面重合 ,以便减少晶

界能。这样 ,晶界便进行小面化 ,即把大部分面积分段与密排面重合 ,而各段之间则以台阶相连

(见图 1 67 中的 BC)。虽然台阶处的原子错排比较严重 ,但因面积不大 ,所以总能量还是比较
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低的。

不同结构的晶体相对于各自的特殊晶轴旋转一定角度后均能出现重合点阵。表 1 8 列出

了不同结构晶体中获得重要重合位置点阵的旋转轴、旋转角度及重合位置密度。实际上对很多

晶轴旋转都有相应的数值 ,能出现重合位置点阵的位向很多。

表 1 8  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]

[ 110]

[ 110]

[ 110]

[ 111]

[ 111]

36 Ý.9°

70 .5°

38 .9°

50 .5°

60 .0°

38 .2°

1/ 5

1/ 3

1/ 9

1/ 11

1/ 3

1/ 7 0

面
心
立
方

[ 100]

[ 110]

[ 111]

[ 111]

36 Ý.9°

38 .9°

60 .0°

38 .2°

1/ 5

1/ 9

1/ 7

1/ 7 0

密
排
六
方

[ 001]

[ 210]

[ 001]

[ 001]

21 Ý.8°

78 .5°

86 .6°

27 .8°

1/ 7

1/ 10

1/ 17

1/ 13

图 1 67

 
 
体心立方晶体中的
重合位置点阵

应该指出 ,重合位置点阵毕竟是在某些特殊取向

差下实现的 ,不能包括两晶粒的任意位向。作为一个大

角晶界结构的模型 ,还需要进行补充和修正 ,以便把重

合位置点阵的概念用到更宽广的范围。

(3 ) 界面能  由于晶界上原子排列不规则 ,产生

点阵畸变 ,引起能量升高 ,这部分能量称为界面能。界

面能用单位面积的能量ν表示 ,类似于表面张力 ,其单

位为 J/ m
2
。

小角度界面能与相邻两晶粒之间的位向差θ有

关 ,其关系式为

ν= r0θ( B - lnθ) ( 1 24)

式中  r0 =
G b

4π(1 -ν)
为常数 ,其值取决于材料的切

变模量 G和位错的柏氏矢量 b;
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   B——— 积分常数 ,取决于位错中心原子错排能。

可见 ,小角度界面能随位向差θ的增大而增加。

大角界面能基本是一恒定值 (在 0 .25 ～ 1 .0 J/ m
2

) ,与位向差θ无关 ,且比小角界面能大

很多。图 1 68 所示为铜的不同类型界面时的界面能。

图 1 68  铜的不同类型界面的界面能

1. 3. 3. 2  亚晶界

在多晶体中 ,即使一个晶粒内 , 原子排列也并不是十分规整 ,其中会出现位向差很小 (通

常小于 1°) 的亚结构 ,如图 1 69 所示。各亚结构之间的交界称为亚晶界。显然 ,亚晶界属于小

角晶界。金属材料中经常会出现亚结构 ,主要是在凝固、变形、回复、再结晶以及固态相变等过

程中形成。

图 1 69  金属晶粒内的结构示意图

1. 3. 3. 3  孪晶界和相界

(1 ) 孪晶界  孪晶是指相邻两个晶粒或

一个晶粒内的相邻两部分的原子相对于一个公

共晶面呈镜面对称排列 ,此公共晶面称为孪晶

面 (见图 1 70 ( a) )。在孪晶面上的原子为孪晶

两部分晶体所共有 , 同时位于两部分晶体点阵

的结点上 ,这种形式的界面称为共格界面。孪晶

之间的界面称为孪晶界。如果孪晶界与孪晶面

一致 ,称为共格孪晶界 ;如果孪晶界与孪晶面不

一致 ,称为非共格孪晶界 (见图 1 70 ( b) )。

(2 ) 相界  合金一般是由两个或两个以

上的相组成。相邻两个相之间的界面称为相界。

相界可以是共格、半共格和非共格的。共格相界的特征是界面两侧的“相”保持一定的位

向关系 ,沿着界面 , 两相具有相同或近似的原子排列 ,故两相在交界面上原子匹配得较好。图

1 71 (a) 是一种具有完善共格关系的相界 ,在相界上的原子匹配很好 ,几乎没有畸变。这种相

界的能量特别低 ,但较为少见。比较常见的是共格面两侧晶体的原子面间略有差别。这样就会
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在相界附近引起一定的弹性畸变 ,如图 1 71( b) ,这时相界的能量比前一种高。在某些情况下 ,

当相界的畸变能高至不能维持共格关系时 , 共格关系将被破坏而变为一种非共格相界

(见图 1 71( d) )。非共格相界的畸变能虽然减小 ,但又出现了表面能 ,其界面能较图 1 71 ( b)

中所示的高。

另一种能量较低的相界是图 1 71 (c) 所示的半共格相界。其特征是沿相界面每隔一定距

离产生一个刃型位错 ,除刃型位错线上的原子外 ,相界上其余的原子都是共格的。由于这种界

面是由共格区和非共格区相间组成的 ,两相的原子在界面上只是部分地互相匹配 ,故称之为半

共格界面。

各种界面能 ,都可通过实验方法 (如界面张力平衡法或动力学方法等 ) 进行测量。

图 1 70  孪晶界

( a ) 共格孪晶界 ;  ( b ) 非共格孪晶界

图 1 71  各种形式的相界
( a ) 具有完善共格关系的相界 ;  ( b ) 具有弹性畸变的共格相界 ;

( c) 半共格相界 ;  ( d) 非共格相界
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习   题

1. 作图表示立方晶系中的 (123 ) , (01
-

2
-

) , (421 ) 晶面和 [1
-

02 ] , [2
-

11 ] , [346 ] 晶向。

2. 分别计算面心立方结构与体心立方结构的{100} , {110}和{111}晶面族的面间距 ,并指

出面间距最大的晶面 (设两种结构的点阵常数均为 a)。

3. 分别计算 fcc 和 bcc 中的 {100} , {110} , {111} 晶面族的原子面密度和 < 100 > ,

< 110 > , < 111 > 晶向族的原子线密度 ,并指出两种结构的差别。(提示 : 晶面原子密度为单

位面积中的原子数 ;晶向原子密度为单位长度上的原子数 )

4. 在 (01
-

10) 面上绘出 [ 21
-

1
-

3 ] 晶向。

5. 在六方晶系中画出以下常见晶向 [0001] , [ 21
-

1
-

0 ] , [101
-

0] , [ 112
-

0 ] , [1
-

21
-

0] 等。

6. 若将一块铁进行加热至 850 ℃ ,然后快速冷却到 20 ℃的热处理 ,试计算处理前后空位

数应增加多少倍。设铁中形成 1 mol空位所需的能量为 104 600 J。

7. 在一个简单立方二维晶体中 ,画出一个正刃型位错和一个负刃型位错。试求 :

(1 ) 用柏氏回路求出正、负刃型位错的柏氏矢量。

(2 ) 若将正、负刃型位错反向时 ,说明其柏氏矢量是否也随之反向。

(3 ) 具体写出该柏氏矢量的方向和大小。

(4 ) 求出此两位错的柏氏矢量和。

8. 设图 1 72所示立方晶体的滑移面 A B C D平行于晶体的上、下底面 ,该滑移面上有一

正方形位错环。如果位错环的各段分别与滑移面各边平行 ,其柏氏矢量 b∥ AB ,试解答 :

(1 ) 有人认为“此位错环运动离开晶体后 ,滑移面上产生的滑移台阶应为 4 个 b”,这种看

法是否正确 ?为什么 ?

(2 ) 指出位错环上各段位错线的类型 ;并画出位错移出晶体后 ,晶体的外型、滑移方向及

滑移量。(设位错环线的方向为顺时针方向 )

图 1 72  滑移面上的正方形位错环 图 1 73  立方晶体中的位错线 def

9. 设图 1 73 ( b) 所示立方晶体中的滑移面 A B C D平行于晶体的上、下底面 ,晶体中有

一位错线 fed , de段在滑移面上并平行于 A B , ef 段垂直于滑移面 ,位错的柏氏矢量 b与 de平

行而与 ef 垂直。
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(1 ) 欲使 de段位错线在 A BCD 滑移面上运动而 e f 不动 ,应对晶体施加怎样的应力 ?

(2 ) 在上述应力作用下 de段位错线如何运动 ?晶体外形如何变化 ?

10. 设面心立方晶体中的 ( 111
-

) 为滑移面 ,位错滑移后的滑移矢量为 a
2

[1
-

10 ]。

(1 ) 在晶胞中画出柏氏矢量 b的方向并计算出其大小。

(2 ) 在晶胞中画出引起该滑移的刃型位错和螺型位错的位错线方向 , 并写出此二位错线

的晶向指数。

11. 判断下列位错反应能否进行 :

a
2

[101
-

] +
a
6

[1
-

21 ] →
a
3

[111
-

]

a[100 ] →
a
2

[101 ] +
a
2

[ 101
-

]

a
3

[112 ] + a
2

[111 ] → a
b

[111
-

]

a[100 ] →
a
2

[111 ] +
a
2

[ 11
-

1
-

]

12. 若面心立方晶体中有 b = a
2

[ 1
-

01] 的单位位错及 b = a
6

[121
-

] 的不全位错 ,此二位错

相遇后产生位错反应。

(1 ) 此反应能否进行 ?为什么 ?

(2 ) 写出合成位错的柏氏矢量 ,并说明合成位错的性质。

13. 已知 Al晶体的点阵常数 a = 2 .8× 10
- 10

m ,一个晶粒内部的单位位错的密度为 2×

1012 m- 2。如果这些位错全部集中在亚晶界上 ,相邻亚晶粒间的角度为 5°,每个亚晶粒形状均为

正六边形。试估算亚晶界上的位错密度和亚晶粒的平均尺寸。

14. 已知柏氏矢量的大小为 b = 0 .25 nm ,如果对称倾侧晶界的取向差θ= 1°和 10°,求晶

界上位错之间的距离。从计算结果可得到什么结论 ?

复习思考题

1. 空间点阵与晶体点阵有何区别 ?

2. 密排六方点阵是不是一种空间点阵 ?为什么 ?

3. 用作图法说明一个面心立方结构相当于体心正方结构 ,也可相当于菱方结构。

4. 1 g 铁在室温和 1 000 ℃时各含有多少个晶胞 ?

5. 晶体中有一平面位错环。试问它的各部分是否都是刃型位错 ?或各部分都是螺型位错 ?

为什么 ?

6. 碳可以熔入铁中而形成间隙固熔体。试分析是α Fe还是γ Fe能熔入较多的碳 ?

7. 试证明理想密排六方结构的轴比 c/ a = 1 .633。

8. 与密堆积结构相比较 ,体心立方结构的间隙有何特点 ?

9. 用作图法证明柏氏矢量的确定与回路起点的选择、回路的途径无关。
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10. 为什么在无外力的情况下 ,位错线总有自发变为直线的倾向 ?

11. 在晶体中插入附加的柱状半原子面能否形成位错环 ?

12.“小角晶界都是由刃型位错排成墙而构成的”这种说法对不对 ?

13. 晶界与亚晶界有什么异同之处 ?
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第二章  固体中的相结构
 

无论是金属材料 ,还是陶瓷和高分子材料 ,都是由不同结构的各种相组成。所谓“相”是指

在任一给定的物质系统中 ,具有同一化学成分、同一原子聚集状态和性质的均匀连续组成部

分。不同相之间有界面分开。固态物质可以是单相 ,也可以是多相。例如固体纯金属、聚乙烯等

是单相物质 ;当由金属和其他一种或多种元素通过化学键合而形成合金材料时 ,一定成分的合

金可以由若干不同的相组成。如钢是由α和 Fe3 C 两相组成 ;普通陶瓷则是由晶相、玻璃相和气

相组成。

虽然固体中有各种不同的相 ,但从结构上可将其分为固熔体、化合物、陶瓷晶体相、玻璃相

及分子相等五类。本章将讨论各类相的组成、结构类型、形成规律及性能特点等。

§2. 1  固  熔  体

§2. 1. 1  什么是固熔体

固熔体是固态下一种组元 (熔质 ) 熔解在另一种组元 (熔剂 ) 中而形成的新相 ,其特点是

固熔体具有熔剂组元的点阵类型。晶格与固熔体相同的组元称为熔剂 ,其他组元称为熔质。

熔质原子在熔剂中的最大含量 (即极限熔解度 ) 称为固熔度 (摩尔分数 )。

固熔体可以从不同角度进行分类。按照熔质原子在熔剂点阵中所占据的位置不同 ,可分为

图 2 1  固熔体的两种类型

(a ) 置换固熔体 ;  ( b ) 间隙固熔体

置换固熔体和间隙固熔体 ,如图 2 1所示 ;按熔

解度大小又可分为无限固熔体和有限固熔体 ;

按各组元原子在点阵中排列的秩序性又可分为

无序固熔体和有序固熔体。

§2. 1. 2  置换固熔体

不少金属元素彼此之间都能形成置换固熔

体 ,并且具有或多或少的固熔度 (摩尔分数 ) ,

但不同元素的固熔度 (摩尔分数 ) 差别很大。欲

利用固熔方法改善金属材料的性能 ,就必须了

解各种元素在金属中的固熔度 (摩尔分数 ) 范

围。哪些因素影响元素的固熔度 (摩尔分数 ) 呢 ? Hume Rothery通过大量实验首先提出固熔

度的三大经验规律 :
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(1 ) 如果形成合金的元素其原子半径之差对熔剂原子半径的比 (取绝对值 ) 超过 14 % ～

15 % ,则固熔度 (摩尔分数 ) 极为有限 ;

(2 ) 熔剂和熔质的电化学性质相近 ;

(3 ) 两个给定元素的相互固熔度 (摩尔分数 ) 是与它们各自的原子价有关。

这里 ,仅第一条是定量的规律 ,后两条只能定性地说明 ,且第三条只适用于一价贵金属与

大于一价的 A 主族元素形成合金时的情况。后来 ,人们又做了大量研究工作 ,发现不同元素间

的原子尺寸、化学亲和力 (电负性 )、电子浓度和晶体结构等因素对固熔度 (摩尔分数 ) 均有明

显的规律性影响。

2. 1. 2. 1  原子尺寸因素

一般来说 ,熔质和熔剂的原子尺寸差别越小越容易形成置换固熔体 ,并且所形成固熔体的

熔解度 (质量分数 ) 越大。这是由于两组元的原子尺寸差别愈大 ,畸变能的增加也愈大。在畸变

能增加到一定程度后 ,晶体就变得不稳定 , 于是熔解度 (质量分数 ) 就不能再增大了。H ume

Rothery提出有利于大量固熔的原子尺寸条件为两组元的原子半径差对熔剂原子半径的比不

超过 15%。表 2 1列出了合金元素在铁中的熔解度 (质量分数 )。若参照合金元素的原子直径

数值 ,可以看出 ,凡是与铁的原子直径差对铁原子直径的比在 15 % 以上者在铁中的熔解度

(质量分数 ) 均很小 ,如镁、钙、锶等 ;而能与铁形成无限固熔体的元素 ,如镍、钴、铬、钒等 ,与铁

的原子直径差对铁原子直径的比不超过 10%。

表 2 1  合金元素在铁中的熔解度 (质量分数 )

元
素 结 构 类 型

在γ Fe中最大熔
解度 (质量分数 )/ 10 - 2

在α Fe中最大熔
解度 (质量分数 )/ 10 - 2

室温在α Fe中的熔
解度 (质量分数 )/ 10 - 2

C
六   方

金刚石型
2 L.11 0 ™.021 8 0 ™.008 (600℃ )

N 简单立方 2 c.8 0 í.1 0 ™.001 (100℃ )

B 正   交 0 |.018 ～ 0 .026 ～ 0 ù.008 < 0 „.001

H 六   方 0 �.000 8 0 ¿.003 ～ 0 ^.000 1

P 正   交 0 c.3 2 Ö.55 ～ 1 ².2

Al 面心立方 0 5.625 ～ 36 l35 ½

Ti
β Ti体心立方 ( > 882℃)

α Ti密排六方 ( < 882℃ )
0 L.63 7 ～ 9 x～ 2 �.5 (600℃ )

Zr
β Zr 体心立方 ( > 862℃)

α Zr密排六方 ( < 862℃ )
0 c.7 ～ 0 '.3 0 Ç.3 (385℃ )

V 体心立方 1 c.4 100 I100 Ô

Nb 体心立方 2 c.0
α Fe1 ®.8 (989℃ )

δ Fe4 .5 ( 1 360℃)
0 î.1 ～ 0 .2

Mo 体心立方 ～ 3 Ë37 �.5 1 x.4
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  续  表

元
素 结 构 类 型

在γ Fe中最大熔
解度 (质量分数 )/ 10 - 2

在α Fe中最大熔
解度 (质量分数 )/ 10 - 2

室温在α Fe中的熔
解度 (质量分数 )/ 10 - 2

W 体心立方 ～ 3 •.2 35 �.5 4 Ç.5 (700℃ )

Cr 体心立方 12 z.8 100 I100 Ô

Mn

δ Mn 体心立方 ( > 1 133℃ )

γ Mn 面心立方 ( 1 053 ～ 1 133℃ )

α,β Mn 复杂立方 ( < 1 095℃ )

100 ¿～ 3 U～ 3 à

Co
β Co面心立方 ( > 450℃)

α Co密排六方 ( < 450℃ )
100 ¿76 276 ½

Ni 面心立方 100 ¿～ 10 l～ 10 ÷

Cu 面心立方 ～ 8 Ë2 Ö.13 0 x.2

Si 金刚石型 2 L.15 18 �.5 1 x.5

2. 1. 2. 2  晶体结构因素

对于置换固熔体 ,熔质与熔剂的晶体结构类型相同是它们能够形成无限固熔体的必要条

件。只有满足这个条件 ,熔质原子才有可能连续不断地置换熔剂晶格中的原子 ,而仍能保持固

熔体原来的晶格类型。对于间隙固熔体 ,由于熔剂晶格类型不同 ,晶格中间隙的形状和大小也

不相同 ,因而熔解度 (质量分数 )也有差异。一般来说 ,同一种间隙原子在面心立方中的熔解

度 (质量分数 )大于在体心立方中的熔解度 (质量分数 )。

2. 1. 2. 3  负电性因素 (化学亲和力 )

元素的负电性是指从其他原子夺取电子而变为负离子的能力。如果熔质原子与熔剂原子

的负电性相差很大 ,即两者之间化学亲和力很大 ,则它们往往容易形成比较稳定的化合物 ;如

果负电性差值不大时 ,随负电性差值增加 ,异种原子间的亲和力加强 ,则有利于增大固熔度

(摩尔分数 )。

2. 1. 2. 4  电子浓度因素

在合金中 ,两个组元的价电子总数 ( e)和两组元的原子总数 ( a)之比称为电子浓度 ,即

c =
e
a

= xu + ( 1 - x) v (2 1)

式中  v和 u ———熔剂和熔质的原子价 ;

     x———熔质的摩尔分数。

实验发现 ,以一价贵金属铜、金、银作熔剂 ,加入不同原子价的熔质元素时 ,在原子尺寸因

素同样有利的条件下 ,熔质元素的原子价愈高 ,则形成固熔体的极限固熔度愈小。表 2 2 和

图 2 2 ( a)表示出以铜为熔剂的几种不同原子价元素的极限固熔度 (摩尔分数 )。分析可知 ,

熔质原子价的影响实质上是由电子浓度决定的。如果用电子浓度为坐标表示 Zn 和 Ga 在铜
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中的固熔度 (摩尔分数 ) ,则两者的固熔度 (摩尔分数 )变成几乎一样 (见图 2 2 ( b ) )。

表 2 2  Ⅱ～Ⅴ族元素在铜中的极限固熔度 (摩尔分数 )及其对应的电子浓度

合 金 系

熔质元素

原 子 价

原子直径差

(对大直径的比)

10 - 2

实验得出的

极限固熔度

(摩尔分数 )/ 10 - 2

理论的极限

固熔度

(摩尔分数 )/ 10 - 2

电子浓度

(价电子数/ 原子数 )

(实验数据)

Cu Zn 2 b7 ¿.2 38 �.8 36 Ž1 `.388

Cu Ga 3 b6 ¿.6 20 �.0 18 Ž1 `.400

Cu Ge 4 b8 ¿.5 12 �.0 12 Ž1 `.360

Cu Sn 4 b19 Ö.5 9 �.2 12 Ž1 `.276

Cu As 5 b6 ¿.0 6 �.2 9 w1 `.258

图 2 2  以摩尔分数和以电子浓度表示 Zn , Ga , Ge和 As 在 Cu 中的固熔度 (摩尔分数)

由表 2 2 和图 2 2 ( b )可见 ,当熔剂为一价面心立方金属时 ,不同熔质元素的最大固熔

度 (摩尔分数 )所对应的电子浓度具有一定的极限值 ,超过此极限值后 ,就不能再熔解了 ,将会

形成另一种具有更高电子浓度的新相。因此 ,熔质元素的原子价愈高 ,同样数量的熔质原子熔

解时 ,其电子浓度增加愈快 ,故其固熔度 (摩尔分数 )就愈小。

§2. 1. 3  间隙固熔体

间隙固熔体是由那些原子半径小于 0 .1 nm 的非金属元素 , 如氢 ( 0 .046 nm )、氮

(0 .071 nm)、碳 (0 .077 nm)、硼 (0 .097 nm)及氧 ( 0 .060 nm)熔入到熔剂金属晶体点阵的间

隙中所形成的固熔体。由于它们只能填在晶格的间隙位置 ,故只能形成有限固熔体。

碳和氮在铁中形成的间隙固熔体具有重要的实际意义。在面心立方的γ Fe 中 ,最大间

隙是八面体中心 ,间隙半径为 0 .414 R ( R为铁原子半径 ) ,相当于半径为 0 .052 nm 的球空间。
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因碳原子半径稍大 ,当填入时 ,必然会引起点阵畸变 ,所以碳原子不能把所有间隙填满。实际

上碳在γ F e中的最大熔解度 (质量分数 )仅为 0 .021 1。体心立方的致密度虽然低于面心立

方 ,但因为它的间隙数量多 ,因此单个间隙半径反而比面心立方的要小。若以同样大小的间隙

原子填入 ,将产生较大的畸变。这就是为什么碳在γ Fe中的固熔度 (摩尔分数 )比在α Fe

中大的原因。

§2. 1. 4  有序固熔体

过去人们曾认为原子在固熔体中的分布是统计的、均匀的和无序的排列 ,如图 2 3 ( a)所

示。但是近年来的研究表明 ,所谓无序固熔体只是宏观上的一种近似说法。从微观尺度看 ,它

们并不均匀 ,可能出现偏聚、部分有序和完全有序 ,如图 2 3 ( b ) (c ) ( d)所示。究竟取哪一种

分布状态主要取决于同类原子 ( A—A )或异类原子 ( A—B)间结合能的相对大小。

图 2 3  固熔体中熔质原子分布示意图

( a ) 完全无序 ;  ( b ) 偏聚 ;  ( c ) 部分有序 ;  ( d) 完全有序

当同类原子间的结合能小于异类原子间的结合能时 ,就会呈现图 2 3 (c)所示的原子分

布。此时 ,若原子达到一定的原子分数时 ,则会呈完全有序分布 ,即形成有序固熔体 (见图 2

3( d ) )。可见有序固熔体有确定的化学成分 ,可以用化学式表示。例如 ,在 Cu Au 合金中 ,当

其原子数之比等于 1∶1 或 3∶1 时 ,可分别形成 CuAu 和 Cu3 Au 两种有序固熔体。前者铜和

金原子分层排列于 (001 )晶面上 ;而后者铜原子位于晶胞面心位置 ,金原子则占据顶角位置 ,如

图 2 4 所示。

当有序固熔体加热至某一临界温度时 ,将转变为无序固熔体 ;而在缓慢冷却至这一温度
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时 ,又可转变为有序固熔体。这一转变过程称为有序化 ,临界转变温度称为有序化温度。

图 2 4  有序固熔体的晶体结构

( a ) Cu Au;  ( b ) Cu3 A u

§2. 1. 5  固熔体的性能

固熔体的硬度、强度往往高于组成它的各组元 ,而塑性则较低 ,这种现象就称为固熔强化。

强化的程度 (或效果 )不仅取决于它的成分 ,还取决于固熔体的类型、结构特点、固熔度等一系

列因素。固熔强化的特点及规律如下 :

间隙式熔质原子的强化效果一般要比置换式熔质原子更显著。这是因为间隙式熔质原子

往往择优分布在位错线上 ,形成间隙原子“气团”,将位错牢牢钉扎住 ,从而造成强化。相反 ,置

换式熔质原子往往均匀分布 ,虽然由于熔质和熔剂原子尺寸不同 ,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 ,熔质和熔剂原子尺寸相差越大或固熔度越小 ,固熔强化越显著。

对于某些具有无序 有序转变的固熔体而言 ,有序状态的强度高于无序状态。这是因为在

有序固熔体中最近邻原子是异类原子 ,因而结合键是 A—B 键 ,而在无序固熔体中结合键是平

均原子间的键。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 或

B—B 原子间的引力 ,故有序固熔体要破坏大量的 A—B 键而发生塑性变形和断裂就比无序固

熔体困难得多。这种现象也称为有序强化。

熔质原子的熔入还会引起固熔体某些物理性能发生变化。对电阻的影响规律是随熔质原

子的增多 ,电阻升高 ,且电阻值与温度关系不大。工程上一些高电阻材料 (如 Fe Cr Al 和

Cr Ni电阻丝等 )多为固熔体合金。

【例题 2. 1. 1】  在 1 000 ℃时 ,有 wC 为 1 .7 %的碳熔于 fcc铁的固熔体。求 100 个单位晶

胞中有多少个碳原子 ? (已知 Fe的相对原子质量为 55 .85; C的相对原子质量为 12 .01。)

解  因为 100 个单位晶胞中 ,有 400 个铁原子 ,共占有 98 .3%的质量。

固熔体的总质量 m总 为

m总 = ( 400×55 .85 )/ 0 .983 = 22 726

碳原子数 nC 为

nC = ( 22 726×0 .017 )/ 12 .01 = 32

大约每 1/ 3 个单位晶胞中才有 1 个碳原子。
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§2. 2  金属间化合物

金属与金属 ,或金属与类金属之间所形成的化合物统称为金属间化合物。由于它们常处

在相图的中间位置上 ,故又称中间相。长程有序固熔体也包括在中间相之中 ,但它与金属间化

合物有区别。前者的晶体结构与以纯金属为基的固熔体结构相同 ,而后者则与其各组元的结

构不同。

影响金属间化合物的形成及其结构的主要因素和固熔体一样 ,也包括电负性、电子浓度和

原子尺寸。每一种主要影响因素对应一类化合物 ,如正常价化合物、电子化合物和间隙化合物

等。下面对这三类金属间化合物的形成规律及特点分别进行讨论。

§2. 2. 1  正常价化合物

正常价化合物就是符合原子价规则的化合物。在这种化合物 A m Bn 中 ,正离子的价电子

数正好能使负离子具有稳定的电子层结构 ,即

mec = n(8 - eA ) (2 2)

式中  ec 及 eA 分别为在非电离状态下正离子及负离子中的价电子数。

金属元素与周期表中ⅣA ,ⅤA ,ⅥA 族元素形成正常价化合物。化合物的稳定性与两组

元的电负性差值大小有关。电负性差值愈大 ,稳定性愈高 ,愈接近于盐类的离子化合物。电负

性差值较小的 Mg2 Pb 显示典型的金属性质 ;电负性差值较大的 Mg2 Sn 则显示半导体性质 ,主

要为共价键结合 ;电负性差值更大的 MgS则为典型的离子化合物。

正常价化合物具有比较简单、不同于其组成元素的晶体结构。其分子式一般有 AB, A2 B

( AB2 )两种类型。图 2 5 给出了几种常见正常价化合物的结构类型。

图 2 5  几种正常价化合物的晶胞

(a ) NaCl ;  ( b ) C aF2 ;  ( c ) 闪锌矿 ;  ( d) 硫锌矿

N aCl结构是典型的离子结构 ,每种离子沿立方体的棱边交替排列 ,这种结构可视为由两

种离子的面心立方结构彼此穿插而成。在 ZnS (闪锌矿 )立方结构中 ,每个原子具有 4 个相邻

的异类原子 ,它亦是由两种原子各自的面心立方点阵穿插而成。若晶胞由同类原子组成 ,则具

有金刚石结构。六方 ZnS (硫锌矿 )结构中 ,每个原子也具有 4 个相邻的异类原子 ,如图 2

5 ( d)所示 (图中只画出了六方晶胞的 1/ 3 )。两种原子各自组成密排六方结构 ,但彼此沿 c轴

方向错开一个距离。在 CaF2 结构中 , Ca
+ +
离子构成面心立方结构 ,而 8 个 F

-
离子位于该面

心立方晶胞内 8 个四面体间隙的中心 ,因此晶胞中 Ca
+ +
与 F

-
离子数的比值为 4∶8 ,即 1∶2。

—06—



所谓反 Ca F2 结构就是两种原子调换所得的结果。

这类化合物的熔点、硬度及脆性均较高。

§2. 2. 2  电子化合物 (电子相 )

电子化合物是由ⅠB 族或过渡族金属元素与ⅡB,Ⅲ A ,ⅣA 族金属元素形成的金属化合

物。它不遵守化合价规律 ,而是按照一定电子浓度值形成的化合物。电子浓度不同 ,所形成化

合物的晶格类型也不同。对大多数电子化合物来说 ,其晶体结构与电子浓度都有如下的对应

关系 : 电子浓度为 3/ 2 时 ,呈体心立方结构 ,称为β相 ;电子浓度为 21/ 13 时 ,具有复杂立方晶

格 ,称为γ相 ;电子浓度为 21/ 12 时 ,则为密排六方晶格 , 称为ε相。表 2 3 列出一些典型的

电子化合物。对含有过渡族元素的电子化合物 ,计算电子浓度时 ,过渡族元素的价电子数常视

为零。

表 2 3  电子化合物中的电子浓度与晶体结构

电  子  浓  度  = 3/ 2 •电子浓度 = 21/ 13 •电子浓度 = 7/ 4 ¤

体心立方结构

(β相 )

复杂立方结构

(β M n结构 )
密排六方结构

复杂立方结构

(γ黄铜结构)

密排六方结构

(ε相 )

CuZn Cu5 Zn8 ½CuZn3 ï

Cu3 Ga (中、高温) Cu3 Ga (低温 ) Cu9 Ga4 À

Cu5 Sn Cu31 Sn8 ÉCu3 Sn

Cu5 Si Cu5 Si Cu5 Ge Cu31 Si8 ½Cu3 Si

Ag3 Al (高温 ) Ag3 Al (低温 ) Ag3 Al (中温 ) Ag5 Al3 �

AgZn AgZn Ag5 Zn8 ÂAgZn3 ô

AgCd AgCd Ag5 Cd8 ÅAgCd3 ö

A uZn Au5 Zn8 ÃAuZn3 ô

FeAl Ni5 Zn21

电子浓度为 3/ 2 的β相 ,除呈现体心立方结构外 , 在不同条件下还可能呈复杂立方的

β Mn结构 (μ相 )或密排六方结构 (ε相 )。这是因为除了受电子浓度影响外 ,还受原子尺寸、

熔质原子价和温度等的影响。一般来说 , B族元素的价越高 ,尺寸因素越小、温度越低等 ,均不

利于形成β相 ,而有利于μ相或ε相的形成。

电子化合物虽然可用化学式表示 ,但其成分可在一定范围内变化 ,故可以认为电子化合物

是以化合物为基的固熔体。

电子化合物中以金属键为主 ,故有明显的金属特性。

§2. 2. 3  间隙化合物

间隙化合物主要受组元的原子尺寸因素控制。通常是由过渡族金属与原子半径很小的非

金属元素组成 ,后者处于化合物晶格的间隙中。

根据非金属原子 (X)与过渡族金属原子 ( M)半径的比值 ( RX/ RM )对这类化合物进行分
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图 2 6  VC晶体结构

类 : 当 RX/ RM < 0 .59 时 ,化合物具有比较简单的结构 ,称为

简单间隙化合物 (又称间隙相 ) ;当 RX/ RM > 0 .59 时 ,须要求

ΔR(
RM - RX

RM
×100 % ) < 30% ,形成的化合物具有非常复杂的

晶格类型 ,称为复杂间隙化合物。

2. 2. 3. 1  简单间隙化合物

形成简单间隙化合物时 ,金属原子形成与其本身晶格类

型不同的一种新结构 , 非金属原子处于该晶格的间隙之中。

例如 ,钒为体心立方晶格 ,但它与碳组成碳化钒 ( VC)时 , 钒

原子却构成面心立方晶格 ,碳原子占据了该面心立方晶格的

所有八面体间隙位置 , 构成了 NaCl 型晶体结构 ,如图 2 6

所示。

简单间隙化合物的分子式通常为 MX , M2 X, MX2 , M4 X等 , 但实际成分常常包括一定范

围 ,这与间隙的填充程序有关。有些结构简单的间隙化合物甚至可以互相熔解 ,形成连续固熔

体 ,如 T iC ZrC, T iC VC, TiC NbC 等。但是当两种间隙相中金属原子的半径差如果大于

等于 15%时 ,即使两者结构相同 ,相互的熔解度 (质量分数 )也很小。钢中常见的间隙相列于

表 2 4。

表 2 4  钢中常见的间隙相

间 隙 相 的 化 学 式 钢  中  的  间  隙  相 结 构 类 型

M4 X Fe4 N , Mo4 N 面心立方

M2 X Ti2 H , Zr2 H , Fe2 N , Cr2 N , V2 N , Mn2 C, W2 C, Mo2 C 密排六方

MX

TaC, TiC , ZrC , VC, ZrN , VN , TiN , Cr N , Zr H , TiH 面心立方

TaH , Nb H 体心立方

WC , MoN 简单立方

MX2 ½TiH2 , Th H2 , Zn H2 U面心立方

2. 2. 3. 2  复杂间隙化合物

复杂间隙化合物主要是铬、锰、铁、钴的碳化物以及铁的硼化物等。在合金钢中常见的有

M3 C 型 (如 Fe3 C)、M7 C3 型 (如 Cr7 C3 )、M23 C6 型 (如 Cr2 3 C6 )和 M6 C型 (如 Fe3 W3 C)等。在

这些化合物中 ,金属原子常常可以被另一种金属原子所置换。

复杂间隙化合物的晶体结构都很复杂 ,有的一个晶胞中就含有几十到上百个原子。

Fe3 C 是钢中很重要的一种复杂间隙相 ,通常称为渗碳体。其晶体结构如图 4 53 所示 ,

它属于正交晶系。

§2. 2. 4  金属化合物的特性

虽然金属化合物种类繁多 ,晶体结构十分复杂 , 但它们都有共同的特性 : 具有极高的硬

度、较高的熔点 ,而塑性很差。这是因为金属化合物中含有较多的离子键及共价键的成分。根

据这一特性 ,绝大多数的工程材料将金属化合物作为强化合金的第二相来使用。例如 ,一些正

常价化合物和多数电子化合物可作为有色金属的强化相。简单间隙化合物在合金钢及硬质合
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金中得到广泛应用。复杂间隙化合物同样是合金钢及高温合金中的重要强化相。

此外 ,有些金属间化合物具有许多特殊的物理化学性质 ,诸如电学性质、磁学性质、声学性

质、电子发射性质、催化性质、化学稳定性、热稳定性和高温强度等 ,其中已有不少金属间化合

物已作为新的功能材料和耐热材料正在开发和应用 ,对现代科学技术的进步起着巨大的推动

作用。例如 ,砷化镓具有比较更为优异的半导体性能 ,它在信息技术领域的应用已引起世界的

广泛关注。有一些金属化合物 ,如 T iAl , Ti3 Al, Ni3 Al 等 ,具有随温度升高强度也升高的反常

特性 ,若能克服其脆性较大的缺点 ,就可能用作耐热材料。

【例题 2. 2. 2】  氧化铁的晶体结构与 NaCl 相同。若氧化铁中氧的摩尔分数 xO = 0 .52 ,

其晶格常数为 0 .429 nm ,试求其密度为何 ?已知 Fe的相对原子质量为 55 .8 ; O 的相对原子质

量为 16。

解  可选择一个基准———100 个原子 ( = 52 个氧离子 + 48 个铁离子 )。由晶体结构可

知 , 52 个氧离子需要 13 个单位晶胞 ,但是只有 48 个铁离子 ,故还有 4 个空位。

ρ=
[ (48×55 .8) + (52×16) ]/ 13

(0 .602×102 4 )× (0 .429×10 - 9 m)3 = 5 .7 Mg/ m
3

= 5 .7 g/ cm
3

§2. 3  陶瓷晶体相

晶体相是组成陶瓷的基本相 ,也称主晶相。它往往决定着陶瓷的力学、物理、化学性能。

例如由离子键结合的氧化铝晶体组成的刚玉陶瓷 ,具有机械强度高、耐高温及抗腐蚀等优良

性能。

陶瓷和金属类似 ,具有晶体构造 ,但与金属不同的是其结构中并没有大量的自由电子。这

是因为陶瓷是以离子键或共价键为主的离子晶体 (如 MgO , Al2 O3 等 )或共价晶体 (如 SiC,

Si3 N4 等 )。氧化物结构和硅酸盐结构是陶瓷晶体中最重要的两类结构。它们的共同特点为 :

(1 ) 结合键主要是离子键 ,或含有一定比例的共价键 ;

(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等。下边就这两类结构作以讨论。

§2. 3. 1  氧化物结构

陶瓷氧化物都具有典型离子化合物的结构 ,根据结构特点 ,可以分为以下几类 :

2. 3. 1. 1  AB 型化合物的结构

这种类型的陶瓷材料 ,多具有 NaCl 型结构 (见图 2 5 ( a) )、闪锌矿 (立方 ZnS )结构 (见

图 2 5( c) )、硫锌矿 (立方 ZnS )结构 (见图 2 5( d) )。

2. 3. 1. 2  AB2 型化合物的结构

这类化合物以荧石 ( CaF2 )为代表 ,具有面心立方结构 (见图 2 5 ( b ) )。属于此类型的化

合物有 ThO2 , U O2 , CeO2 , BaF2 , PbF2 , Cr F2 等。

CaF2 熔点低 ,在陶瓷材料中用作助熔剂 ,优质的荧石单晶能透过红外线 , U O2 是重要的

核材料。

此外 ,还有金红石型结构 ,也是陶瓷材料中比较重要的一种结构。
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2. 3. 1. 3  A2 B3 型化合物的结构

图 2 7  刚玉的结构

刚玉 (α Al2 O3 )是 A2 B3 型化合物的典型代表 ,它具有简单六

方点阵 ,其结构晶胞如图2 7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 ABAB⋯ ,而 Al3 + 离子位于该结构的

八面体间隙中。

除了α Al2 O3 外 ,属于刚玉型结构的 A2 B3 化合物还有 Cr2 O3 ,

α Fe2 O3 , T i2 O3 , V2 O3 等。

α Al2 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纳灯

的内管及微波窗口。掺入不同的微量杂质元素可使 Al2 O3 着色 ,如

掺铬的氧化铝单晶即成红宝石 ,可作仪表、钟表轴承等。

2. 3. 1. 4  ABO3 型化合物的结构

以钙钛矿 ( CaTiO3 )作为 ABO3 型化合物的例子。图 2 8 所示

是钙钛矿的结构胞。从图可见 ,其结构为简单立方点阵 ,也可以看成

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 Ca2 + 离子占据 ,而较小的 T i4 + 离子则位于八面体间隙中。

钙钛矿型结构在电子陶瓷材料中十分重要 ,许多具有铁电性质

的晶体 (如 BaT iO3 , PbTiO3 等 )都具有这种结构。

2. 3. 1. 5  AB2 O4 型结构

这类化合物中最重要的一种结构就是尖晶石 ( MgAl2 O4 ) ,图 2

9 所示是尖晶石的结构胞 ,它具有面心立方点阵 ,其结构特点 :

(1 ) Mg2 + 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 ,其

中心即为四面体间隙的中心 ,各四面体的位向都相同 ;

(3 ) 在中心没有 Mg
2 +
离子的氧离子四面体的其余 4 个顶点上

分布有 Al3 + 离子。这样 , 在一个结构胞中 Mg2 + 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 , Al

3 +
离子总数为

4×4 = 16 个 ,故化学式符合 MgAl2 O4。

图 2 8  钙钛矿结构胞
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图 2 9  尖晶石的结构胞

( a ) 结构胞 ;  ( b ) M 区 ;  ( c ) N 区

§2. 3. 2  硅酸盐结构的特点及分类

硅酸盐是一种廉价的陶瓷材料。普通水泥是人们最熟悉的硅酸盐。许多陶瓷材料 ,如砖、

瓦、玻璃、搪瓷等都是由硅酸盐制成。用于制造陶瓷材料的主要硅酸盐矿物有长石、高岭土、滑

石、镁橄榄石等。

硅酸盐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 氧结合比较单纯且有规律 ,它是我们理解各种硅酸盐结构的基础。

2. 3. 2. 1  硅酸盐结构的特点

硅酸盐的基本结构单元是 SiO4 四面体 ,如图 2 10 ( a)所示。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 .160 nm ,此值小于硅、氧离子半径之和 ,说明硅 氧之间

的结合不只是离子键 ,还有一定的共价键成分 ,因此 , SiO4 四面体的结合很牢固。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 , 还能和其他金属离子

键合。

其次 ,每一个氧原子最多只能被两个 SiO4 四面体所共有 ,此时该氧原子的外层电子数恰

好达到 8。

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 , 此时会形成

多重的四面体配位群 ,如图 2 10 ( b )所示。中心的氧原子被每一个四面体单元所共用 ,因此
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变成了一个氧桥。硅酸盐结构中的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。

图 2 10  硅酸盐的基本结构单元

(a ) SiO4 的四面体排列 ;  ( b ) 双重的四面体单元 ( Si2 O7 ) 6 -

2. 3. 2. 2  硅酸盐结构分类

按照硅氧四面体在空间的组合情况 ,可将硅酸盐分成岛状、链状、层状、骨架状四类。下面

分别讨论各类硅酸盐。

(1 ) 含有有限硅氧团的硅酸盐 (也称岛状硅酸盐 )

1) 含孤立有限硅氧团的硅酸盐  在硅氧四面体中氧为 - 1 价 ,因而单个硅氧四面体为

- 4价。这样硅氧四面体有可能和其他正离子 (如金属离子 )键合而使化合价达到饱和 ,从而

形成由孤立硅氧四面体构成的稳定结构。这里所讲的孤立硅氧四面体是指四面体之间不通过

离子键或共价键结合。

含孤立有限硅氧团的典型硅酸盐有镁橄榄石 ( Mg2 SiO4 )、锆石英 ( ZrSiO4 )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 ,抗热冲击

性也差。镁橄榄石中的镁离子 Mg2 + 的离子半径和 Fe2 + 及 Mn2 + 相近 ,因而这些离子可以相互

置换而形成固熔体。

图 2 11 画出了镁橄榄石的理想结构。图中显示 ,氧离子接近密排六方结构 ,图面即为密

排面 ( 0001 ) ,其堆垛次序为 A B A B⋯Si
4 +
离子位于 HCP的四面体间隙中 , Mg

2 +
则位于八面

体间隙中。硅氧四面体都是孤立的。每个四面体都有一个面 (底面 )平行于图面 ,亦即有 3 个

氧离子要么在 A层 ,要么在 B层 ,而第 4 个氧离子或在图面以上 ,或在图面以下 ,总共有 4 种

不同位向的四面体 ,如图 2 11 所示。在每个硅氧四面体近邻 ,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 ,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 ,故这个结构单元的分子

式为 Mg2 SiO4。从图中虚线可见 ,其布拉菲点阵是简单正交点阵。

2) 含成对有限硅氧团和环状有限硅氧团的硅酸盐  除上述孤立有限硅氧团外 ,硅氧四面

体还可以成对地连接 ,或连成封闭环。图 2 12 所示对几种硅氧团示意地进行了比较。其中
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图 2 12 (c)表示 3 节单环 ,图 2 12 ( d )表示 4 节 ,图 2 12 ( e)表示 6 节。

图 2 11  镁橄榄石的理想结构

图 2 12  几种硅氧团

( a ) 单一硅氧团 ;  ( b) 成对的硅氧团 ;

(c ) , ( d) , ( e ) 3 , 4 , 6 节环状硅氧团

在单一硅氧团的硅酸盐中 ,氧硅比为 4;在含成对硅氧团的硅酸盐中 ,氧硅比为 3 .5 (如硅

钙石 Ca3 [ Si2 O7 ] ) ;在环状有限硅氧团中 ,其氧硅比为 3(如缘柱石 Be3 Al2 [ Si6 O18 ] )。

表 2 5 列举了一些有代表性的含有限硅氧团的硅酸盐。

表 2 5  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

g·cm - 3

近 似

折射率

线膨胀系数
106℃ - 1

有
限
硅
氧
团

单一四面体 镁橄榄石

铁橄榄石

锆英石  

Mg2 [ SiO4 ]

Fe2 [ SiO4 ]

Zr[ SiO4 ]

正交

正交

正交

3 Õ.21

4 .35

4 .60

1 �.65

1 .85

1 .97

11

 

4 �.5

成对四面体 硅钙石 Ca3 [ Si2 O7 ] 正交 1 �.65

六节单环
绿柱石

堇青石

Be3 Al2 [ Si6 O18 ]

Mg2 Al3 [ Si5 AlO18 ]

六方

正交

2 Õ.71

2 .60

—

1 �.54

 

1 H
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续表

硅酸盐类型 矿物名称 分 子 式 晶系
密度

g·cm - 3

近 似

折射率

线膨胀系数
106℃ - 1

链状硅酸盐

 

 

 

 

 

顽火辉石

原顽火辉石

斜顽火辉石

硅灰石

硅线石

红柱石

蓝晶石

3∶2 莫莱石

2∶1 莫莱石

Mg2 [ Si2 O6 ]

Mg2 [ Si2 O6 ]

Mg2 [ SiO6 ]

Ca3 [ Si3 O9 ]

Al [ AlSiO5 ]

Al2 [ O/ SiO4 ]

Al2 [ O/ SiO4 ]

Al [ Al1 õ.25 Si0 .75 O4 .875 ]

Al[ Al1 .4 Si0 .6 O4 .8 ]

正交

正交

单斜

三斜

正交

正交

三斜

正交

正交

3 Õ.18

3 .10

3 .18

2 .92

3 .25

3 .14

3 .67

3 .16

3 .17

1 �.65

 

1 .6

1 .63

1 .66

1 .64

1 .72

1 .65

1 .66

 

11

8 �.9

12

4 .6

10 .6

9 .2

4 .5

 

(2 ) 链状硅酸盐  链状硅酸盐是由大量硅氧四面体通过共顶连接而形成的一维结构。它

有两种形式 ,即单链结构和双链结构 ,如图 2 13 所示。由图可见 ,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 4 个硅氧团 (2 + 4×
1
2

= 4 ) ,其

中 Si
4 +
排成六角形。基本单元中 , Si

4 +
离子数为 4 , O

2 -
离子数为 2×4 + 4× (

1
2

+
1
4

) = 11 ,因

而分子式为 [ Si4 O1 1 ]
6 -
。

图 2 13  链状硅氧四面体

(a ) 单链 ;  ( b) 双链

单链结构又可按一维方向的周期性而分成 1 节链、2 节链、3 节链、4 节链、5 节链和 7 节

链 ,如图 2 14 所示。

一些有代表性的链状硅酸盐矿物见表 2 5。
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图 2 14  单链结构类型

(a ) 1 节链 ;  ( b) 2 节链 ;  ( c) 3 节链 ;  ( d) 4 节链 ;  ( e) 5 节链 ;  (f) 7 节链

(3 ) 层状硅酸盐  层状硅酸盐是由大量的、底面在同一平面上的硅氧四面体通过在该平

面上共顶连接而形成的具有六角对称的二维结构 ,如图 2 15 所示。图中表明 ,这种结构的基

本单元是虚线所示的区域 , 其分子式为 [ Si4 O1 0 ]
4 -

, 因而整个这一层四面体可表示为

[ Si4 O1 0 ]4 n - 1
n 。单元长度约为 a = 0 .520 nm , b = 0 .90 nm ,这也是大多数层状硅酸盐结构的点

阵常数范围。一些有代表性的层状硅酸盐见表 2 6。

表 2 6  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

2 ‘

高岭土

地开石

珍珠陶土

叙永石

 

叶蛇纹石

 

Al2 [ ( OH ) 4/ Si2 O5 ]

Al2 [ ( OH ) 4/ Si2 O5 ]

Al2 [ ( OH ) 4/ Si2 O5 ]

Al2 [ ( OH ) 4/ Si2 O5 ]·

nH2 O

Mg3 [ ( OH ) 4/ Si2 O5 ]

3 Õ

皂  石

白云母

金云母

伊利石

 

蛭  石

 

M g3 [ ( OH ) 2/ Si4 O10 ]· nH2 O

KAl2 [ ( OH )2 / AlSi3 O10 ]

KMg3 [ ( OH )2/ AlSi3 O10 ]

( K , H ) Al2 [ ( O H ) 2/ AlSi3 O10 ]

 

Mg0 è.33 ( Mg1 Al)3 [ ( OH )2/ AlSi3 O10 ]·

nH2 O

3 ‘

叶蜡石

蒙脱石

滑石

Al2 [ ( OH ) 2/ Si4 O10 ]

Al2 [ ( OH ) 2/ Si4 O10 ]·

nH2 O

Mg3 [ ( OH ) 2/ Si4 O10 ]

4

 

 

绿泥石

 

 

3 Mg( OH )2·Mg3 [ ( OH ) 2/ Si4 O10 ]
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图 2 15  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

  (4 ) 骨架状硅酸盐  骨架状硅酸盐也称为网络状硅酸盐 ,它是由硅氧四面体在空间组成

图 2 16  方石英的晶体结构

的三维网络结构。

硅石 ( SiO2 )即为这类硅酸盐的典型代表。硅石有三种

同素异构体 ,即石英、鳞石英和方石英。其稳定存在的温度

范围为

石英
870℃
鳞石英

1 470℃
方石英

  
熔融态

方石英的晶体结构如图 2 16 所示。从图可见 , Si
4 +

排成金刚石结构 , O2 - 离子则位于沿〈111〉方向的一对 Si4 +

离子之间。位于四面体间隙的 4 个 Si
4 +
离子就是 4 个硅氧

四面体的中心 ,这些硅氧四面体通过氧离子彼此相连 ,形成

空间网络 (或骨架 )。

熔融的硅石通过快冷即得到石英玻璃。这种玻璃很

硬、热膨胀系数小、黏度高。为了得到特定性能 (如成型性、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 Na2 O, CaO , Al2 O3 等等。表 2 7 列举了某些普通玻璃

的类型和特点。

表 2 7  普通工业玻璃的类型和特点

主要组元的质量分数/ 10 - 2

SiO2 \Na2 O CaO Al2 O3 ÖB2 O3 6MgO
备   注

窗 72 314 §10 �1 x2 `长寿命

板(建筑) 73 313 §13 �1 x长寿命

容器 74 315 §5 �1 x4 `易加工 ,耐化学的

灯泡 74 316 §5 �1 x2 `易加工

纤维 (电) 54 316 �14 •10 �4 `低碱

耐热玻璃 81 34 •2 x12 �低的热膨胀 ,低离子交换

石英玻璃 99 3极低的热膨胀

除硅石外 ,长石也是陶瓷中常用的一种骨架状硅酸盐。它是由硅氧四面体及铝氧八面体

联合组成的空间网络结构。
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【例题 2. 3 .1】  石英 ( SiO2 )的密度为 2 .65 Mg/ m
3
。

(1 ) 1 m
3
中有多少个 Si原子与 O 原子 ?

(2 ) 当 Si与 O 的半径分别为 0 .038 nm 与 0 .114 nm 时 ,其堆积密度ρ堆积密度 为多少 ?

解  ( 1) 每一摩尔的 SiO2 有 60 .1 g。因此 ,可计算在 1 m
3
中 SiO2 单元的数目 ,此数目 n

也将是 1 m
3
中硅原子的数目。

故 Si的原子数目为

nS i =
2 .65×106 g/ m3

(28 .1 + 32 .0) g/ ( 0 .6×1024 )
= 2 .645×1028个

O 的原子数目为

nO = 2×2 .645×10
2 8

= 5 .29×10
28
个

(2 ) 计算 n个 Si及 2 n个 O 原子的体积 (假设原子是球形的 )。

VSi = (2 .645×1028 )×
4π
3
× (0 .038×10 - 9 m)3 = 0 .006 m3

VO = ( 5 .29×102 8 )×
4π
3
× (0 .114×10 - 9 m)3 = 0 .328 m3

故ρ堆积密度为 0 .33。

【例题 2. 3 .2】  为了使 MgF2 能熔入 LiF中 ,则必须向 MgF2 中引入何种形式的空位、阴

离子或阳离子 ? 相反 ,若欲使 LiF 熔入 MgF2 中 ,则须向 LiF 中引入何种形式的空位、阴离子

或阳离子 ?

解  MgF2 若要熔入 LiF ,由 Mg2 + 取代 Li+ 1 ,则须引入阳离子空位。因为被取代的离子

和新加入的离子 ,其价电荷必须相等。

相反 ,若欲使 LiF熔入 MgF2 (因 rLi
+ 1 ≈rM g

2 + ,故 Li
+
可取代 Mg

2 +
) ,由 Li

+ 1
取代 Mg

2 +
,则

须引入阴离子空位 ,使电荷平衡且不破坏原来的 MgF2 结构。

【例题 2. 3 .3】  设 Fe2 O3 固熔于 NiO 中 ,其固熔度为 wF e
2

O
3

= 10/ 10
- 2
。此时 ,有 3Ni

2 +
被

(2Fe
3 +

+ 口 ) 取代以维持电荷平衡。求 1 m
3
中有多少个阳离子空位数。已知 rO

2 =

0. 140 nm , rN i2 + = 0. 069 nm , rFe3 + = 0. 064 nm。

解  设有 100 g 此种固熔体 ,则 Fe2 O3 有 10 g , NiO有 90 g。

nF e3 + =
10 g

( 55. 85×2 + 16×3) g/ mol
×2 = 0. 125 mol

nNi
2 + =

90 g
( 58. 71 + 16) g/ mol

= 1. 205 mol

    nO2 - =
10 g

( 55. 85×2 + 16×3) g/ mol
×3 +

90 g
(58. 71 + 16 ) g/ mol

= 1. 393 mol

因为 NiO具有 NaCl型结构 , CN = 6 , rNi2 + ≈ rFe3 + ,故可设 NaCl 型的结构不变 (主体仍为

NiO)所以 ,点阵常数

a = 2 ( rO
2 - + rN i

2 + ) = 2× (0. 140 + 0. 069) = 0. 418 nm

平均每单位晶胞中有 4 个 Ni
2 +
及 4 个 O

2 -
(当 Fe

3 +
不存在时 ) ,故 1 m

3
中有

4 个氧离子
( 0. 418×10

- 9
)

3
m

3 = 5. 48×10
2 8
个氧离子/ m

3
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1. 393 mol的氧离子中有 0. 125 mol的 Fe
3 +

,即含有 0. 125/ 2 mol 的阳离子空位数 (因为

有 2 个 Fe3 + 时就会有 1 个阳离子空位 ) ,所以

5. 48×10
28
×

0. 125/ 2
1. 393

= 2. 46×10
27
个阳离子空位数/ m

3

§2. 4  玻  璃  相

玻璃一般是指从液态凝固下来的、结构与液态连续的非晶态固体。形成玻璃的内部条件

是黏度 ,外部条件是冷却速度。

如果材料熔融态时黏度很大 ,即流体层间的内摩擦力很大 ,冷却时原子迁移比较困难 ,则

组成晶体的过程很难进行 ,于是形成过冷液体。随着温度的继续下降 ,过冷液体的黏度急剧增

大 ,达到一定温度时 ,即固化成玻璃。表 2 8 为几种物质在熔点附近时的黏度。表中左半部

分物质的黏度很小 ,很难凝成玻璃 ;右半部分物质的黏度很大 ,容易凝成玻璃体。

表 2 8  几种物质在熔点附近的黏度

液  体 熔点/ ℃ 黏度/ ( Pa· s) 液  体 熔点/ ℃ 黏度/ ( Pa·s )

H2 O 0 �0 c.02 As2 O3 309 J107 ü

LiCl 613 �0 c.02 B2 O3 Ë450 J106 ü

CdBr2 	567 �0 c.03 GeO2 Ö1 115 J108 ü

Na 98 �0 c.01 SiO2 ¶1 710 J108 ü

Zn 420 �0 c.03 BeF2 Á540 J> 107 +

Fe 1 535 �0 c.07

图 2 17  SiO2 的结构

( a ) 石英晶体结构 ;  ( b ) 石英玻璃无规网络结构

对于黏度较小的物质 ,当冷却速度很

快时也可以得到非晶态结构。研究表明 ,

当冷却速度达 10
5
～10

1 0
K/ s 时 ,能使一些

很难得到非晶态结构的材料玻璃化。例

如 ,铁基非晶磁性材料就是这样获得的。

这类非晶态合金也称金属玻璃。

关于玻璃的结构 , 说法不一。无规网

络学说认为 ,物质的玻璃态结构与晶体结

构相似 ,是由离子多面体组成的空间网络。

但在玻璃态的网络结构中 ,多面体的排列

无规律。图 2 17 (a)和 ( b )分别表示硅氧

四面体组成的石英晶体结构和石英玻璃

结构。
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§2. 5  分  子  相

所谓分子相 ,是指固体中分子的聚集状态 ,它决定了分子固体的微观结构。近几年来高分

子材料急剧发展 ,正在越来越多地应用于各类工程中。高分子是相对分子质量特别大的有机

化合物的总称 ,称为聚合物或高聚物。聚合物从不同角度可以分成不同的类型。例如从聚合

物分子结构上可分为线型聚合物和三维网型聚合物 ;从聚合物受热时的行为上 ,可分为热塑性

聚合物和热固性聚合物。作为工程技术人员 ,最关心的是分子相的本质与特性 ,因为它决定了

高分子材料的性能。

§2. 5. 1  大分子及其构成

2. 5. 1. 1  巨大分子及相对分子质量

通常 ,相对分子质量小于 500 的称为低分子物质 ,相对分子质量大于 5 000 的称为高分子

物质 ,如表 2 9 所示。

表 2 9  一些物质的相对分子质量

化   合   物 相对分子质量

低  分  子

无  机

铁

水

石英

55 ¼.8 (相对原子质量 )

18

60

有  机

甲烷

苯

三硬脂酸甘油酯

16

78

890 ê

高  分  子

天  然

天然纤维素

丝蛋白

天然橡胶

～570 000

～150 000

200 000～500 000 #

合  成

聚氯乙烯

聚甲基丙烯酸甲酯

尼龙 66 �

12 000～160 000

50 000～140 000

20 000～25 000 Ç

高分子物质相对分子质量很大 ,结构复杂 ,但组成高分子物质的每一个大分子都是由一种

或几种简单的低分子物质重复连接而成 (就像晶体中具有单位晶胞一样 )的 ,具有链状结构。

能组成高分子化合物的低分子化合物称为单体。例如 ,聚乙烯是由低分子乙烯 ( C H2 = CH 2 )

单体组成的 (见表 2 10)。单体是高分子化合物的合成原料。

高分子化合物的分子很大 ,主要呈长链形 ,故常称大分子链或分子链。大分子链极长 ,其

长度可达几百 nm 以上 ,而截面直径一般不超过 1 nm。它是由许多结构相同的基本单元重复

连接构成的。组成大分子链的这种特定结构单元称为链节。例如 ,聚乙烯大分子链的结构

式为
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CH 2 CH2 CH 2 CH2 C H2

可简写为 �CH 2 CH2� 。这个结构单元就是聚乙烯的链节。

链节的结构和成分代表高分子化合物的结构和成分。当高分子化合物只由一种单体组成

时 ,单体的结构即为链节的结构 ,也就是整个高分子化合物的结构 ,见表 2 10。

表 2 10  几种高分子材料的单体和链节

材  料  名  称 原  料  (单体 ) 重复结构单元 (链节 )

聚 乙 烯
乙  烯

C H2 = CH2 �

C H2 C H2

聚四氟乙烯
四氟乙烯

CF2 = CF2 ð

CF2 CF2

顺丁橡胶
丁二烯

CH2 = CH CH = C H2

C H2 C H = C H C H2

氯丁橡胶

氯丁二烯

CCH2 =

Cl  

CH = C H2

C H2 C

Cl  

= C H C H2

腈   纶

(聚丙烯腈 )

丙烯腈

C HCH2

CN  

C H2 C H

CN  

涤   纶

(聚对苯二甲酸乙二酯)

乙二醇
HOCH2 C H2 O H
  +
对苯二甲酸

    HOOC COOH
    C

O  

OCH2 C H2 O C

O  

高分子化合物的大分子链由链节连成 ,链节的重复次数称为聚合度。所以 ,一个大分子链

的相对分子质量 M ,应该是它的链节的相对分子质量 m和聚合度 n 的乘积 ,即 M = n×m。聚

合度反映了大分子链的长短和相对分子质量的大小。应该指出 ,高分子化合物中各个大分子

链的链节数并不相同 ,长短不一 ,因而相对分子质量不相等。一般多采用平均相对分子质量来

表达 ,即按大分子的重量分布求出其统计平均相对分子质量。

高分子化合物的性能及使用时的稳定性是随着分子大小不同而变化。图 2 18 表明聚乙

烯的抗拉强度随着平均分子中的聚合度变化的情况。

2. 5. 1. 2  高分子的合成

高分子化合物的合成就是把单体聚合起来形成高分子化合物的过程 ;其所进行的反应为

聚合反应。最常用的聚合反应为加成聚合反应 (简称加聚反应 )和缩合聚合反应 (简称缩聚

反应 )两种。

(1 ) 加聚反应  加聚反应是指一种或多种单体相互加成而连接成聚合物的反应。这种反

应没有其他副产物 ,故生成的聚合物与单体成分相同。

加聚反应的单体必须具有不饱和键 , 以便在外界条件 (加热、光照、化学引发剂等 )作用

下 ,形成两个或两个以上的新键 ,使单体通过单键一个一个地连接起来 ,成为一条大分子链。
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如果形成的新键只有一个 ,则单体不能加聚成高聚物 ,而只能形成低聚物。

图 2 18  抗拉强度与聚合度 (聚乙烯 )的关系

乙烯单体 C H2 = CH 2 ,在一定条件 ( 101 .3 MPa 和 200℃ )下 ,双键打开 ,进行加聚反应 :

nC H2 = CH 2

加聚
�CH 2 - CH2 �n

乙烯        聚乙烯

生成聚乙烯。

加聚反应的单体可以是一种 ,这时的反应称均加聚反应 ,简称均聚 ,所得产品称为均聚物。

加聚反应的单体是两种或多种时 ,则反应称共加聚反应 ,简称共聚 ,所得产品称为共聚物。

(2 ) 缩聚反应  缩聚反应是指一种或多种单体相互混合而连接成聚合物 ,同时缩去其他

低分子物质 (如水、氨、醇、卤化氢等 )的反应。其生成的聚合物称为缩聚物 ,而成分则与单体

不同。

缩聚反应的单体应该是具有两个或两个以上反应基团的低分子化合物。反应基团一般为

官能团 (如 O H , C O , COO H , CH O , N H2 , N O2 等 ) , 也可以是离

子、游离基、络合基团等。根据参加反应的单体情况 ,缩聚反应分均缩聚和共缩聚两种。

所谓均缩聚 ,是指含有两种或两种以上相同或不同的反应基团的同一种单体所进行的缩

聚 ,其产物称为均缩聚物 ;而共缩聚则是指含有不同反应基团的两种或两种以上的单体所进行

的缩聚 ,其产物为共缩聚物。

缩聚反应是制取聚合物的主要方法之一。例如 ,尼龙 66 就是由乙二胺和乙二酸缩聚合成

的 ,即

  

nH OOC ( CH2 )4 COO H + nN H 2 ( C H2 )6 N H 2

共缩聚

    乙二酸          乙二胺

  H�N H ( C H2 )6 N HCO( CH 2 )4 CO� n O H + ( 2 n - 1 ) H 2 O

         尼龙 66

而尼龙 6 是由氨基已酸或已内酰胺经缩聚反应生成 ,即

nN H2 ( CH 2 )5 CO O H
均缩聚

H�N H ( CH2 )5 CO�n O H + ( n - 1 ) H 2 O

  氨基已酸            尼龙 6
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【例题 2. 5. 1】  假设聚乙烯的聚合度 n = 100 000 ,求 :

(1 ) 聚乙烯的相对分子质量 ;

(2 ) 一个分子伸直后的近似链长 (若 C—C 距离为 0 .154 nm)。

解  从聚乙烯的分子式

C

H

H

C

H

H n

可知其重复单元为

C

H

H

C

H

H

故  (1 ) 其相对分子质量为

(12×2 + 1×4 )×100 000 = 2 .8×10
6

(2 ) 一个分子伸直后的链长为

0 .154×10 - 9 ×100 000 = 1 .54×10 - 5 m

【例题 2. 5. 2】  聚丙烯 ( H2 C CHC H ) n 是一种乙烯聚合物 ,乙烯聚合体结构中的 R

为 CH 3 。试求在聚合时 , 1 g 产品中有多少能量被释出。已知乙烯基在聚合时会放出

60 kJ/ mol的能量 ;每摩尔 C C 键有 680 kJ 的能量 ,而每摩尔的 C C 键有 370 kJ 的能量。

解  每一个 C

H

H

C

H

C H3

被加入正在伸长的链上时 ,会失去一个双键 ,但产生两个单键。

� C

H

H

C

H

H

� n C

H

H

C

H

乙烯聚合体的摩尔质量为

M( H
3

C - C H C H )
n

= 2× ( 12 ) + 3× (1 ) + ( 12 + 3) = 42 g/ mol

1 g 产品需要的能量为

Q需要 = 680 000 J

1 g 产品放出的能量为

Q放出 = - 2× (370 000) J

1 g 产品释出的能量为

Q释出 = (680 000 J - 740 000 J )/ 42 = - 1 430 J

§2. 5. 2  高聚物的结构

高聚物的结构主要包括两方面 : 一是大分子链的结构 ,包括单个结构单元的化学组成、链

接方式和立体构型等 ;二是高分子聚集态的结构 ,即分子间的结构形式 ,包括晶态、非晶态等。
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2. 5. 2. 1  结构单元的化学组成

高聚物分子链的结构首先决定于其结构单元的化学组成。化学组成不同 ,则主价力不同。

另外 ,主链侧基的有无和大小、性质等也影响分子间力的大小和分子排列的规整程度。所以 ,

化学组成是高聚物结构的基础。表 2 11 给出了几种高聚物的化学结构式。

表 2 11  几种高聚物的化学结构式

高聚物名称 化  学  结  构  式

聚 乙 烯 CH2 C H2 CH2 C H2 CH2 C H2

聚氯乙烯
C H2 CH

Cl  

CH2 C H

Cl  

C H2 CH

Cl  

聚丙烯腈
C H2 CH

CN  

CH2 C H

CN  

C H2 CH

CN  

聚四氟乙烯 C

F  

F  

C

F  

F  

C

F  

F  

C

F  

F  

C

F  

F  

C

F  

F  

C

F  

F  

C

F  

F  

C

F  

F  

氯化聚醚 CC H2

C H2 Cl  

C H2 Cl  

CH2 O C H2 C

CH2 Cl  

CH2 Cl  

C H2 O

聚酰亚胺

      C  

O  

N  

C  

O   

C  

O  

N  

C  

O   

    

O

          C  

O  

N  

C  

O   

C  

O  

N  

C  

O   

聚二甲基硅氧烷 Si

C H3  

C H3  

O Si

CH3  

CH3  

O

2. 5. 2. 2  结构单元的键接方式和构型

结构单元在链中的连接方式和顺序决定于单体及合成反应的性质。缩聚反应的产物变化

较少 ,结构比较规整 ;加聚反应则不然 ,当链节中有不对称原子或原子团时 ,单体的加成可以有

不同的形式 ,结构的规整程度也不同。

在两种以上单体的共聚物中 ,连接的方式更为多样。工业生产中较普通的是无规共聚结

构。这是改进高分子材料性能的重要途径。

大分子中结构单元由化学键所构成的空间排列称为分子链的构型。大分子往往含有不同
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的取代基 ,例如乙烯类� C H2 CH 2

R

� n 高聚物中的取代基 R ,可以有三种不同的排列方式。

当取代基 R全部分布在主链的一侧时 ,就构成全同立构 ;当取代基 R相间地分布在主链两侧

时 ,就构成间同立构 ;当取代基 R无规则地分布在主链两侧时 ,就构成无规立构。全同立构和

间同立构的高聚物容易结晶 ,是很好的纤维材料和定向聚合材料 ;无规立构的高聚物很难结

晶 ,缺乏实用价值。

2. 5. 2. 3  大分子链的几何形状

大分子链的形状主要有线型、支化型和体型 (网状 )等三类。

图 2 19  大分子的形状示意图

( a ) 线型 ;  ( b ) 支化型 ;  ( c ) 体型

(1 ) 线型高分子  线型高分子的结构是整个分子呈细长线条状 ,好似一根线。但是以碳

原子为主杆的 C C 键 ,由于 C C 原子间为共价键 ,键角为 109°,故聚合物链通常卷曲成

不规则的线团 ,如图 2 19 ( a)所示。乙烯类高聚物如聚乙烯、聚氯乙烯、聚苯乙烯等 ,未硫化

的橡胶及合成纤维等 ,均具有线型结构。这类大分子的特点是由于分子链间没有化学键 ,能相

对移动 ;在加热时经过软化过程而熔化 ,故易于加工 ,并具有良好的弹性和塑性。

(2 ) 支化型高分子  支化型高分子的结构如图 2 19 ( b )所示 ,整个分子呈枝状。具有这

类结构的高分子有高压聚乙烯、ABS树脂和耐冲击型聚苯乙烯等。由于分子不易规整排列 ,

分子间作用力较弱 ,故对熔液的性质如黏度、强度、耐热性等都有一定的影响。所以 ,支化一般

对高聚物的性能不利 ,支链越复杂和支化程度越高 ,影响越大。

(3 ) 体型高分子  体型高分子的结构是大分子链之间通过支链或化学键连接成一起的所

谓交联结构 ,在空间呈网状 ,如图 2 19 (c)所示。热固性塑料、硫化橡胶等为交联结构。由于

整个高聚物就是一个由化学键结合起来的不规则网状大分子 ,故非常稳定 ,具有较好的耐热

性、难熔性、尺寸稳定性和机械强度 ;但塑性低、脆性大 ,故不能塑性加工 ,成型加工只能在网状

结构形成之前进行。

2. 5. 2. 4  大分子链的构象

高聚物有极好的弹性。其原因 :一是分子链很长 ,易任意卷曲成无规线团 ;二是分子链的

键可以自由旋转。
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大部分高聚物的主链完全由 C C 单键组成。每个单键都有一定的键长和键角 ,并且能

图 2 20  单键内旋示意图

在保持键长和键角不变的情况下任意旋转。这就是单键的内

旋 ,即每一个单键可以围绕其相邻单键按一定角度进行内旋。

图 2 20 为 C C 单键的内旋示意图。例如 , C2 C3 单键

能在保持键角 109°28′不变的情况下 ,绕 C1 - C2 键自由旋转 ,

此时 C3 原子可出现在以 C2 为顶点 , C2—C3 为边长 ,外锥角

为 109°28′的圆锥体的底边的任一位置上。同样 , C4 原子能

处于以 C3 为顶点 ,绕 C2 —C3 轴旋转的圆锥体的底边上 , 等

等 ,依次类推。

原子围绕单键内旋的结果 ,导致原子排列方式的不断变

换。这样 ,必然造成大分子形态的瞬息万变 ,因而分子链会出

现许多不同的形象。这种由于单键内旋引起的原子在空间居

不同位置所构成的分子链的各种形象 ,称为大分子链的构象。

大分子链的空间构象多 ,可以扩张伸长 ,可以卷曲收缩 ,但主要呈无规线团状 ,如同一条长

长卷曲的钢切屑。这种状态 ,对外力有很大的适应性 ,能呈不同程度的卷曲状态 ,表现出范围

很广的伸缩能力。大分子这种由构象变化获得卷曲程度不同的特性称为大分子链的柔顺性。

它是高聚物许多基本性能不同于低分子物质 ,也不同于其他固体材料的根本原因。

2. 5. 2. 5  大分子的聚集态结构

固体高聚物的结构分无定形和晶态两种。

(1 ) 无定形高聚物的结构  线型大分子链很长 ,当其固化时 ,由于黏度增大 ,很难进行有

规则的排列 ,多呈混乱无序地分布 ,组成无定形结构。实验表明 ,高聚物的无定形结构和低分

子物质的非晶态结构类似 ,都属于“远程无序 ,近程有序”结构。

体型高分子聚合物由于分子链间存在大量交联 ,分子链不可能作有序排列 ,故都具有无定

形结构。

(2 ) 晶态高聚物的结构  线型、支化型和交联少的网型高分子聚合物固化时可以结晶 ,但

由于分子链运动困难 ,不可能进行完全的结晶。结晶高聚物如聚乙烯、聚四氟乙烯等 ,一般也

只有 50%～80%的结晶度。所以晶态高聚物实际为两相结构 ,形成晶区和非晶区。晶区所占

的质量分数即为结晶度。

应该指出 ,聚合物是否结晶 ,与分子链的结构及冷却速度有关。分子链的侧基分子团较

小、没有或很少有支化链产生、全同立构或间同立构及只有一种单体时 ,分子链容易产生结晶 ;

反之则易形成非晶区。由液态到固态的冷却速度越小 ,越容易结晶。

习   题

1. 固熔体和金属间化合物在成分、结构、性能等方面有什么差异 ?

2. 已知 Cd, In , Sn , Sb 等元素在 Ag 中的固熔度极限 (摩尔分数 ) xC d , xIn , xS n , xSb 分别为

0 .435 , 0 .210 , 0 .130 , 0 .078; 它们的原子直径分别为 0 .304 2 nm , 0 .314 nm , 0 .316 nm ,

0 .322 8 nm; Ag 的原子直径为 0 .288 3 nm。试分析其固熔度极限差异的原因 ,并计算它们在

固熔度极限时的电子浓度。
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3. 试求出 Cu3 Al, NiAl, Fe5 Zn21 , Cu3 Sn , MgZn2 各相的电子浓度 ,并指出其晶体结构类

型。它们各属何类化合物 ?

4. 碳和氮在γ Fe中的最大固熔度 wC 和 wN 分别为 0 .021 和 0 .027。已知碳、氮原子均

图 2 21  氯化铯结构

位于八面体间隙 ,试分别计算八面体间隙被碳、氮原子占据的百

分数。

5. Ag 和 Al都具有面心立方点阵 ,且原子尺寸很接近 , 但

它们在固态下却不能无限互熔 ,试解释其原因。

6. 金属间化合物 AlNi 具有 CsCl 型结构 (见图 2 21) ,其

a = 0 .288 1 nm ,试计算其密度。

7. ZnS的密度为 4 .1 Mg/ m3 , 试由此计算两离子的中心

距离。

8. 一聚合物具有 C2 H2 Cl2 做为单体。其分子平均质量为

60 000 g/ mol,试求其单体的质量。其聚合度为多少 ?

复习思考题

1. 碳可以熔入铁中而形成间隙固熔体 ,试分析是α Fe还是γ Fe能熔入较多的碳。

2. 说明间隙固熔体和间隙化合物的异同点。

3. 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合金 ?

4. 为什么只有置换固熔体的两个组元之间才能无限互熔 ,而间隙固熔体则不能 ?

5. 陶瓷材料中主要结合键是什么 ? 从结合键的角度解释陶瓷材料所具有的特殊性能。

6. 为什么外界温度的急剧变化可以使许多陶瓷器件开裂或破碎 ?

7. 试述硅酸盐结构的基本特点和类型。

8. 何谓加聚反应 ? 何谓缩聚反应 ? 两者有什么不同 ?

9. 单体和链节有何异同 ?

10. 何谓全同立构、间同立构和无规立构 ? 对结晶度和性能有何影响 ?
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第三章  凝  固
 

物质从液态冷却转变为固态的过程称为凝固。凝固后的物质可以是晶体 ,也可以是非晶

体。若凝固后的物质为晶体 ,则这种凝固称为结晶。

凝固后是否形成晶体 ,主要由液态物质的黏度和冷却速度决定。一般来说 ,黏度高的物质

易形成非晶体 ,而黏度小的物质易形成晶体 ;冷却速度也有直接的影响 , 当冷却速度大于

10
7
℃/ s 时 ,金属也能获得非晶态。

通常在凝固条件下 ,金属及其合金凝固后都是晶体 ,故也称其为结晶。金属制品 ,在其加

工制造的最初阶段 ,一般都要在熔炼后铸造 ,使其成为铸锭或铸件。铸锭 (件 )及焊接件的组织

和性能与其凝固过程有密切的关系。因此 ,研究结晶过程 ,已成为提高金属机械性能和工艺性

能的主要手段之一 ;也为研究固态金属中的相变奠定基础。本章主要阐述纯金属在凝固过程

中的基本规律及如何利用它来控制金属的组织。

§3. 1  金属结晶的基本规律

§3. 1. 1  金属结晶的微观现象

金属铸件一般由不同位向的晶粒构成。那么晶粒是如何形成的呢 ? 金属熔液并不透明 ,

它的结晶过程不能直接观察 ,但是通过无机物 (如氯化铵饱和水溶液 )的结晶 ,可以相似地描述

金属结晶的一般过程。图 3 1 是表示结晶过程的示意图。将液态金属冷却到熔点以下某个

温度等温停留 ,液态金属并不立即开始结晶 (见图 3 1 (a) ) ,而是经过一段孕育时期后才出现

第一批晶核 (见图 3 1 ( b ) )。晶核形成后便不断长大 , 同时又有新的晶核形成和长大 (见

图 3 1 (c) )。就这样不断形核 ,不断长大 (见图 3 1 (c) , ( d) ) ,使液态金属越来越少。正在长

大的晶体彼此相遇时 ,长大便停止。直到所有晶体都彼此相遇时 ,液态金属便耗尽 ,结晶过程

即完成 (见图 3 1( e) )。

图 3 1  结晶过程示意图
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以上对结晶过程的描述 ,揭示了一个十分重要的规律。金属的结晶与其他晶体一样 ,都是

形核与长大的过程 ,而且两者交错重叠进行。结晶终止获得多晶粒的组织 ,其中一个晶粒是由

一颗晶核形成的。由于各个晶核随机生成 ,所以各个晶粒的位向各不相同。如果在结晶过程

中只有一颗晶核并长大 ,而不出现第二颗晶核 ,那么由这一颗晶核长大的金属 ,就是一块金属

单晶体。

§3. 1. 2  金属结晶的宏观现象

虽然人们还无法直接看到金属结晶的微观过程 ,但金属结晶时伴随产生的某些热学性质

的变化 ,如结晶潜热的释放、熔化熵的变化等 ,这些宏观特征已成为研究金属结晶过程的重要

手段。

3. 1. 2. 1  冷却曲线与金属结晶温度

利用图 3 2 所示的装置 ,将金属加热熔化成液态 ,然后缓慢冷却。在冷却过程中每隔一

定时间记录一次温度 ,最后将实验结果绘制成温度 时间关系曲线 ,如图 3 3 所示。这条曲

线称为冷却曲线 ,这种测定冷却曲线的方法称为热分析法。

图 3 2  热分析装置示意图 图 3 3  纯金属的冷却曲线

由图 3 3 可见 ,当液体金属缓慢冷至理论凝固温度 Tm (即金属的熔点 ) 时 ,并未开始凝

固 ,当温度降至熔点以下某一个温度 Tn 时开始结晶 ,这个温度 Tn 称为金属的实际开始结晶温

度 ;随后温度迅速回升 ,一直回升至接近熔点 ,温度不再上升 ,也不下降 ,出现恒温结晶阶段 ,即

曲线上出现“平台”;结晶终止后 ,温度继续均匀下降。

分析这条冷却曲线 ,可以提出这样几个问题 :

其一 ,为什么在纯金属的冷却曲线上出现“平台”?从物理概念理解 ,由于液态金属转变为

固态金属时要释放出结晶潜热 ,当释放的结晶潜热与冷却过程中金属向外界散发的热量相等

时 ,则结晶过程在恒温下进行。若从热力学考虑 ,根据相律 f = C - P + 1 = 1 - 2 + 1 = 0 ,故

纯金属结晶必然在恒温的条件下进行。

其二 ,“平台”的温度是否就是熔点 ?从物理化学中知道 , 金属的熔点就是理论结晶温度 ,

即液、固两相平衡存在时的温度。因此 ,“平台”温度要比熔点略为低一些。由于在非常缓慢冷

却的条件下 ,两者相差甚微 (约 0. 01 ～ 0. 05 ℃ ) ,故一般可以忽略这个差异 ,把“平台”温度看
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做理论结晶温度。

3. 1. 2. 2  过冷现象与过冷度

纯金属的实际开始结晶温度总是低于理论结晶温度 ,这种现象称为过冷。实际开始结晶温

度 Tn 与理论结晶温度 Tm 之间的温度差ΔT = Tm - Tn ,称为过冷度。过冷度越大 ,则实际开始

结晶的温度越低。

金属的过冷度并不是一个恒定值 ,而是受金属中的杂质和冷却速度的影响。金属愈纯 ,过

冷度愈大 ;冷却速度愈快 ,过冷度也愈大。

过冷是金属结晶的重要宏观现象。金属要结晶 ,必须过冷 ,不过冷就不能结晶。所以过冷是

结晶的必要条件。以下几节将要讨论 ,过冷度越大 ,形核数目越多 ,结晶后的晶粒就越细小 ,铸

件的机械性能也就越高。所以 ,通过改变过冷度以控制铸件的晶粒大小 ,已经成为生产上重要

的工艺措施。

§3. 2  金属结晶的基本条件

§3. 2. 1  金属结晶的热力学条件

金属结晶为什么必须在过冷的条件下进行呢 ?这是由热力学条件决定的。热力学第二定律

告诉我们 :在等温等压的条件下 ,物质系统总是自发地从自由能高的状态向自由能较低的状态

转变。就是说 ,只有伴随着自由能降低的过程才能自发地进行。

金属各相的状态都有其相应的自由能。相态的自由能 G可表示为

G = H - TS (3 1)

式中 , H 为焓 (热函 ) , T为绝对温度 , S为熵。式 ( 3 1) 的微分式为

dG = d H - Sd T - Td s (3 2)

图 3 4  液、固态金属自由能 温度曲线

由焓的定义 H = u + pV 可得

d H = d u + pdV + Vd p (3 3)

式中  u——— 内能 ;

p——— 压力 ;

V——— 体积。

而由热力学第一定律可知

d u = Td s - pdV (3 4)

把式 (3 3 )、式 (3 4 ) 代入式 ( 3 2) 可得

dG = - Sd T + V d p

在常规冶金系统中 ,压力可视为常数 ,即 d p = 0 ,所

以上式可写为

dG
d T p

= - S (3 5)

熵是表征系统中原子排列有序度的参数 ,恒为正值。温度升高 ,原子的活动能力增加 ,故其

排列的有序度降低 ,即熵值增加 ,所以相的自由能随温度的升高而降低。图 3 4 所示液态和固

态金属的自由能随温度而变化的曲线。由于液态原子的有序度远比固态为低 ,故液态的熵值远

—38—



大于固态 ,并且随温度的变化也较大。所以 ,液态的自由能 温度曲线的坡度较固态大 ,因而两

条曲线必然相交。在交点温度 ( Tm ) 时 ,两相的自由能相等 ,即 GL = GS ,所以两相可以平衡共

存 ,这就是金属理论上的熔点 (即平衡凝固温度 )。

当温度高于 Tm 时 ,因为液态的自由能低于固态的自由能 ,所以固态将自动熔化成液态 ,

因为只有这样才是自由能降低的过程。

当温度低于 Tm 时 ,液态的自由能 ( GL ) 高于固态的自由能 ( GS ) ,由液态变成固态时 ,将释

放高出的那部分能量 ( GL - GS ) ,而使系统自由能降低 ,所以过程能够自动进行。

现在分析从液态向固态转变时 ,其单位体积自由能的变化 (ΔGB ) 与过冷度 (ΔT ) 的关系。

因为ΔGB = GL - GS ,由式 (3 1 ) 可知

ΔGB = ( HL - HS ) - T( SL - SS )

式中  HL - HS = Lm ( Lm 为熔化潜热 )。

当 T = Tm 时 ,ΔGB = 0 ,故

SL - SS =
Lm

Tm

当 T < Tm 时 ,因为 SL - SS 的变化很小 ,可视为常数 ,所以

ΔGB = Lm 1 - T
T m

=
Lm

Tm
ΔT (3 6)

由此可见 ,ΔGB 随过冷度ΔT 的增大而呈直线增加。当ΔT = 0 时 ,ΔGB 也等于零。

两相的自由能差值是两相间发生相转变的驱动力。没有这个自由能差值 ,就没有相变驱动

力 ,相变就不可能发生。所以 ,凝固过程一定要在低于熔点温度时才能进行。过冷度越大 ,液态

和固态的自由能差值愈大 ,即相变驱动力愈大 ,所以凝固速度愈快。这就从本质上说明了为什

么液态金属凝固时一定需要过冷的原因。

§3. 2. 2  金属结晶的结构条件

金属结晶是晶核形成与长大的过程。那么 ,晶核从何而来呢 ?这是一个和液态金属结构有

关的问题。因此 ,必须了解一下液态金属的某些结构特征。

通常认为 ,金属的液态结构介乎固态与气态之间 ,它不像晶体中原子那样作规则的三维排

列 ,但也不像气体原子那样任意地分布着。通过对液态金属的 X射线衍射研究指出 ,液态金属

具有与固态金属相似的结构 ,在配位数及原子间距等方面相差无几 ,如表 3 1所示。然而 ,关于

液态结构的具体模型却难以确定 ,现在还仅有一些假想的模型。较为流行的两种结构模型是微

晶无序模型和拓扑无序模型 ,如图 3 5 所示。微晶无序模型认为液态结构具有近程有序 ,与晶

态相似 ,类似微晶。微晶之间的原子则是完全无序排列 (见图 3 5( a) ) ;拓扑无序模型是由一些

基本的几何单元 (见图 3 5 (c) ) 所组成的近程有序 ,最小的单元是四面体 ,这些单元不规则地

连续排列。这种模型又称密集无序堆垛模型 ,后来发展为随机密堆垛模型 ,即把原子当做刚性

小球 ,在一不规则容器中随机密堆。这样堆垛的结果 ,其配位数和径向密度函数与液态的实验

结果相符。

一般结构模型都是表示静态的结构 ,实际液体中的原子是在不停地热运动。无论是近程有

序或无序的区域 ,都在不停地变换着。液体中这些不断变换着的近程有序原子集团与那些无序

原子形成动态平衡。高温下原子热运动较为剧烈 , 近程有序原子团只能维持短暂时间 (约
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10
- 11

s ) 即消散 ,而新的原子集团又同时出现 ,时聚时散 ,此起彼伏。这种结构的不稳定现象称

为结构起伏或相起伏。相起伏现象是液态金属结构的重要特征之一 ,它是产生晶核的基础。

表 3 1  用衍射法测得的金属液态和固态的结构数据的比较

金   属
液   态 固   态

原子间距 / nm 配位数 原子间距 / nm 配位数

Al 0 b.296 10 ～ 11 Ž0 ì.286 12 ¤

Zn 0 b.294 11 �0 b.265 ,0 .294 6 + 6 Þ

Cd 0 b.306 8 �0 b.297 ,0 .330 6 + 6 Þ

Au 0 b.286 11 �0 ì.288 12 ¤

Bi 0 b.332 7 ～ 8 `0 b.309 ,0 .346 3 + 3 Þ

图 3 5  无序结构模型示意图

(a ) 微晶无序模型 ;  ( b ) 拓扑无序模型 ;  ( c ) 拓扑无序模型的“几何单元”结构

  结构起伏的尺寸大小与温度有关。在一定的温度下 , 涌现出大小不同的短程规则排列结

构的几率是不同的 ,如图 3 6所示 ,尺寸越小或越大时出现的几率都小。根据热力学判断 ,在过

冷的液态金属中 ,短程规则排列结构越大 ,则越稳定 ,对于那些尺寸比较大的短程规则排列结

构才有可能成为晶核。因此 ,我们把过冷液体中尺寸较大的短程规则排列结构称为晶胚。一定

温度下 ,最大的晶胚尺寸有一个极限值 rmax ,而且 ,液态金属的过冷度越大 ,实际可能出现的最

大晶胚尺寸也越大 ,如图 3 7 所示。

综上所述 ,过冷是金属结晶的必要条件 ,因为只有过冷才能造成固态金属自由能低于液态

自由能的条件 ;也只有过冷才能使液态金属中短程规则排列结构成为晶胚。

【例题 3. 2. 1】  如果纯镍凝固时的最大过冷度与其熔点 ( tm = 1 453 ℃ ) 的比值为 0. 18 ,
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试求其凝固驱动力。(ΔH = - 18 075 J/ mol )

解  由式 ( 3 6) 可得

ΔG =
Lm

Tm
ΔT =

- 18 075× 0 .18× (1 453 + 273 )
( 1 453 + 273)

= - 3 253 .5 J/ mol

图 3 6  液态金属中不同尺寸的短程规则

排列结构出现的几率

图 3 7  最大晶胚尺寸与过冷度的关系

 

§3. 3  晶核的形成

在母相中形成等于或大于一定临界大小的新相晶核的过程称为“形核”。如当天空中云的

温度低于 0℃ 时 ,变为过冷的云 ,而冰晶体在云中形核 ,并依靠消耗小水滴而长大。当冰晶体足

够大时 ,便下降为雪或冰雹。在液体金属中形成固体晶核时有两种方式 ,即均匀形核与非均匀

形核。在过冷的液态金属中 ,依靠液态金属本身的能量变化获得驱动力 ,由晶胚直接成核的过

程 ,称为均匀成核 ;而在过冷液态金属中 ,若晶胚是依附在其他物质表面上成核的过程 ,称为非

均匀形核。两者比较起来 ,前者较难而后者较容易 ,加之实际金属液中不可避免地总是存在杂

质和外表面 ,因此其凝固形核主要是非均匀形核。由于非均匀形核的原理是建立在均匀形核的

基础上的 ,所以我们还是先讨论均匀形核。

§3. 3. 1  均匀形核

过冷液态金属中的短程规则排列结构就是晶胚。那么 ,过冷液态金属中涌现出来的晶胚是

否都是晶核呢 ?这个问题涉及到结晶过程中能量的变化规律。

3. 3. 1. 1  晶胚形成时能量的变化

当过冷液态金属中涌现出一个晶胚时 ,一部分液态原子转移为晶胚内部的原子 ,由于这些

原子处于平衡位置上 ,其自由能比过冷的液相原子低 ,这部分降低的自由能称为体积自由能 ;

而另一部分液态原子转移至晶胚表面上 ,而这些原子由于受力不对称 , 偏离平衡位置 ,其自由

能反而比过冷液相原子高 ,这部分增高的自由能称为表面自由能。因此 ,当过冷液相中形成一

个晶胚时 ,其相邻原子的微小体积中将引起自由能降低 ,这部分体积自由能的降低是结晶的动

力 ;而晶胚表面层原子将引起自由能增高 ,所以表面自由能的增高是结晶的阻力。

一个晶胚出现 ,自身就包含着一对矛盾。晶胚内部原子所带来的体积自由能的降低 ,会促
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使晶胚存在和长大 ;而晶胚表面原子所带来的表面自由能增高 ,则将促使晶胚熔化和消失。所

以 ,晶胚形成时总的自由能变化 ,将决定着晶胚能不能长大。

假设晶胚为球形 ,半径为 r ,表面积为 S,体积为 V。当过冷液体中涌现出一个晶胚时 ,总的

自由能变化为

ΔG = - ΔGV +ΔGS (3 7)

式中  ΔGV ——— 体系中液、固两相体积自由能之差 ;

ΔGS ——— 体系中的表面自由能。

若ΔGB 为单位体积自由能之差 ;σ为单位面积自由能 ,即比表面能 ,那么 ,

ΔG = - VΔGB +σS (3 8)

即 ΔG = -
4
3
πr

3
ΔGB + 4πr

2
σ (3 9)

图 3 8  自由能与晶胚半径的变化关系

由式 (3 9 ) 可知 ,体积自由能的降低与 r3

成正比 ,而表面自由能的增加与 r
2
成正比。因

此 ,随着晶胚半径 r的增大 ,ΔGV 要比ΔGS 变化

得更快。总的自由能与晶胚半径 r 的变化关系

如图 3 8 所示。从这一条曲线可以清楚看出晶

胚成核的基本规律 :当晶胚较小时 ,总的自由能

随着晶胚半径的增大而增加。显然 ,这种晶胚不

能长大 ,形成后又立即消失。当晶胚尺寸超过半

径 rk 时 ,总的自由能不再增加 ,却伴随着晶胚

的长大而降低 , 因此 , 这种晶胚是稳定的 ,是可

以长大的。

3. 3. 1. 2  临界晶核

根据自由能与晶胚半径 r 的变化关系 , 可

以知道半径 r < rk 的晶胚不能成核 ; r > rk 的晶

胚才能成核 ;而 r = rk 的晶胚既可能消失 ,又可

能稳定长大成核。因此 ,把半径为 rk 的晶胚称为临界晶核 ,其半径 rk 称为临界晶核半径。金属

凝固时 ,形成的晶核必须等于或大于临界晶核。

临界晶核半径不仅取决于金属本性 ,还取决于过冷度。rk 的大小可由式 ( 3 9) 计算 ,令

�ΔG
� r

= 0

则求得

rk =
2σ
ΔGB

( 3 10)

由上式可知 ,临界晶核半径与形核时单位面积表面自由能σ成正比 ,与单位体积自由能的变化

ΔGB 成反比。因此 ,通过减小σ或增大ΔGB ,都能使临界晶核半径变小。

将式 (3 6 ) 代入式 ( 3 10 ) 可得

rk =
2σT m

Lm

1
ΔT

( 3 11)

上式表明 ,临界晶核半径与过冷度成反比。过冷度越大 ,临界晶核半径越小。这一规律在生产实
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践中有很重要的意义。在铸造生产中 ,往往通过增大过冷度 ,以减小临界晶核半径 ,从而提高单

位体积内晶胚成核率 ,达到细化晶粒的目的。

【例题 3. 3. 1】  已知 Cu的熔点 tm = 1 083 ℃ ,熔化潜热 Lm = 1 .88× 103 J/ cm3 ,比表面

能σ= 1 .44×10
5

J/ cm
2
。( 1) 试计算 Cu在 853 ℃均匀形核时的临界晶核半径 ; (2 ) 已知 Cu的

相对原子质量为 63. 5 ,密度为 8. 9 g/ cm
3

,求临界晶核中的原子数。

解  (1 ) 由式 ( 3 11 ) 得

rk = 2× 1 .44× 10
- 5
× 1 356

1 .88× 10
3
× 230

= 9 .03× 10 - 10 m

(2 ) 假设均匀形核时 ,临界晶核为球形 ,临界晶核中的原子数为 n,则

n = n0
ρV
A

=
6 .02× 1023 × 8 .9× 4

3
π× (9 .03× 10 - 8 )3

63 .5
≈ 261 个

3. 3. 1. 3  形核功

据上所述 ,过冷液态金属中 ,晶胚成核的条件 ,就是晶胚尺寸必须大于临界晶核半径 rk。在

结晶过程中 ,当晶胚半径处于 rk ～ r0 之间时 ,虽然它的长大会使系统自由能降低 ,但它毕竟是

在ΔG > 0 的条件下形成的。即形成临界晶核时 ,体积自由能的降低还不能完全补偿表面自由

能的增加 ,还有一部分表面自由能必须由外界 (即周围的液体 ) 对这一形核区做功来供给。这

一部分由外界提供的能量 ,称为形核功。形核功是过冷液体金属开始形核时的主要障碍 ,过冷

液体迟迟不能凝固 ,而需要一段孕育期 ,道理正在于此。那么形核功从何而来呢 ?在没有外部供

给能量的条件下 ,形核功依靠液体本身存在的“能量起伏”来供给。因为一般所指系统的自由

能 ,是指宏观的平均能量。在一定温度下 ,有一定的自由能值与之相对应。但是 , 若取系统中各

个微小区域在某一瞬间的自由能值 ,则在各个区域或一个区域的每个瞬间互不相同 , 有高有

低 ,呈统计分布规律。液体金属中微观区域自由能的变化也和其中的结构起伏类似 ,处于能量

起伏的动态平衡中。当高能原子附上低能晶胚时 ,将释放一部分能量 ,这就是形核时所需能量

的来源。

在过冷液态金属中 ,形成具有 rk ～ r0 范围内的晶胚所需要的形核功是不同的 ,其中以临

界晶核尺寸的晶胚形核功最大 ,称为临界形核功。临界形核功 A 的大小可将式 (3 10) 代入

式 (3 9 ) 求得

A = ΔGmax = -
4
3
πr

3
k

2σ
rk

+ 4πr
2
kσ

化简后得 A =
1
3
σS ( 3 12)

上式说明了一个很重要的规律 ,即临界形核功的大小恰好等于形成临界晶核时表面能的 1/ 3。

这就是说形成临界晶核时 ,体积自由能的降低只能补偿表面自由能增高的 2/ 3 ,还有 1/ 3 的表

面自由能必须从“能量起伏”中获得 ,如图 3 9 所示。当然 ,大于临界晶核的晶胚形成时 ,所需

要提供的形核功都小于临界形核功。若将式 ( 3 11 ) 代入式 ( 3 9) ,还可以求得

A = ΔGmax =
16πσ3 T2

m

3 L
2
m

1
ΔT

2 ( 3 13)

该式表明 ,对于一定的金属 ,临界形核功主要取决于过冷度。过冷度越大 ,临界形核功越小 ,即

形成临界晶核时所需要的能量起伏越小 ,晶胚成核率增加。
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综上所述 ,均匀形核是在过冷液态金属中 ,依靠结构起伏形成大于临界晶核的晶胚 ,同时

必须从能量起伏中获得形核功 ,才能形成稳定的晶核。结构起伏与能量起伏是均匀成核的必要

的条件 ;同时 ,均匀形核还必须在一定的过冷条件下进行。这是由于在一定过冷度下 ,才有相当

于临界晶核大小的晶胚涌现。而晶胚的最大尺寸也与过冷度有关 ,它随过冷度的增大而增大 ,

如图 3 10 所示。图中两条曲线的交点即为均匀形核的临界过冷度ΔT
*
。显然 ,当实际过冷度

ΔT <ΔT * 时 ,最大晶胚的尺寸都小于临界晶核半径 ,故难于成核 ;只有当ΔT >ΔT * 时 ,不仅

最大尺寸的晶胚 ,还包括部分较小尺寸的晶胚也超过了 rk ,这种晶胚才能稳定成核。

图 3 9  临界形核功与表面自由能的关系

 

图 3 10

 
 
最大晶胚尺寸 rmax 和临界晶核半径

随过冷度的变化关系

3. 3. 1. 4  形核率

形核率 ( N) 是指单位时间、单位体积内所形成的晶核数目。

形核率受两个因素所控制 :一方面随着过冷度增大 ,临界晶核半径及形核功均减小 ,故需

图 3 11

 
 
过冷度与 exp( - A/ kT ) 及

exp( - Q/ kT ) 因子的变化关系

要的能量起伏小 ,稳定晶核易于形成。由于系统中具

有能量起伏超过形核功 A 的微小体积的几率与

exp ( - A/ kT ) 成 正 比 , 故 随 着 过 冷 度 增 大 ,

exp ( - A/ kT ) 数值也增大 , 形核率就越大 , 如

图 3 11 所示。另一方面 , 随着过冷度的增大 , 原子

扩散速度要减慢。由于晶胚的形成是原子的扩散过

程 ,而原子的扩散需要克服一定的能垒 Q, 因此 , 液

态金属中涌现出大于临界晶核的晶胚几率与

exp ( - Q/ kT ) 成正比。其中 Q值随温度改变很小 ,

可近似地看成一个常数 ,故随着过冷度的增大 ,形核

率将减小。综合上述两个因素 , 总的形核率 N 可以

用下列数学式表示 ,即

N = Cexp ( - A/ kT ) exp( - Q/ kT ) ( 3 14)
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式中  C———常数 ;

A———形核功 ;

Q———原子越过液、固相界面的扩散激活能 ,也就是原子由液相转入固相时所需要的

能量 ;

k ———为玻耳兹曼常数 ;

T———绝对温度 , K。

形核率与过冷度的关系也可以用图 3 12表示。从图中可以看出 ,当过冷度较小时 ,形核率

主要受能量起伏的几率因子 exp( - A/ kT ) 的控制 ,随着过冷度的增加 ,形核率急剧增加 ;但当

过冷度很大时 ,矛盾发生转化 ,形核率主要受原子扩散的几率因子 exp( - Q/ kT ) 所控制 ,故随

着过冷度的增加 ,形核率反而下降。由曲线可见 ,形核率随过冷度的变化有一极大值 ,超过极大

值后 ,形核率又随着过冷度的进一步增大而减小。对于金属晶体 ,其均匀形核率与过冷度的关

系 ,如图 3 13所示。图中表明 ,在到达某一过冷度前 ,液态金属中基本不形核 ;而当温度降至某

一过冷度时 ,形核率骤然增加 ,此时的过冷度称为有效过冷度ΔTp。由于金属的晶体结构简单 ,

凝固倾向极大 ,在达到很大的过冷度前 ,液态金属已经凝固完毕 ,因此不存在曲线的下降部分。

图 3 12  形核率与过冷度的关系 图 3 13  金属的形核率与过冷度的关系

由于一般液态金属总存在着杂质 ,同时凝固总是从“模壁”开始 , 因此实现均匀形核是十

分困难的 ,必须采用特殊的实验方法。这种方法就是将液态金属碎裂成直径为 10 ～ 50μm 的

小液滴 ,这种微滴的凝固一般按均匀形核的方式进行。大量实验结果表明 ,纯金属均匀形核的

有效过冷度为ΔTp ≈ 0. 2 Tm (绝对温度 )。近年来有人求出式 ( 3 14 ) 的解 ,也获得相近似的结

果。一些常见金属液滴均匀形核的有效过冷度 ,见表 3 2 所示。

应该指出 ,均匀形核所需要的过冷度大小 ,不同研究者有不同的数值。这是因为人们在获

得均匀形核的微滴技术不断改进 ,佩雷派茨柯 ( Perepezko) 等人认为 ,根据目前的实验结果 ,均

匀形核的最大过冷度应由 0. 2 Tm 提高到 0. 33 Tm 左右 ,但这是不是均匀形核过程仍需进一步

的工作来证实。
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表 3 2  常见金属液滴均匀成核的有效过冷度

金属 熔点 Tm/ K 过冷度ΔT/ K ΔT/ Tm

H g 234 ˆ.2 58 Í0 ˆ.248

Ca 303 ¶76 Í0 ˆ.250

Sn 505 ˆ.7 105 ä0 ˆ.208

Bi 544 ¶90 Í0 ˆ.166

Pb 600 ˆ.7 80 Í0 ˆ.133

Sb 903 ¶135 ä0 ˆ.150

Al 931 ˆ.7 130 ä0 ˆ.140

Ga 1 231 ®.7 227 ä0 ˆ.184

金属 熔点 Tm/ K 过冷度ΔT/ K ΔT/ Tm

Ag 1 233 ¾.7 227 ô0 ˜.184

Au 1 336 ì230 ô0 ˜.172

Cu 1 356 ì236 ô0 ˜.174

Mn 1 493 ì308 ô0 ˜.206

Ni 1 725 ì319 ô0 ˜.185

Co 1 763 ì330 ô0 ˜.187

Fe 1 803 ì295 ô0 ˜.164

Pt 2 043 ì370 ô0 ˜.181

【例题 3. 3. 2】  已知液态纯镍在 1. 013× 105 Pa( 1 大气压 ) ,过冷度为 319 K 时发生均匀

形核。设临界晶核半径为 1 nm ,纯镍的熔点为 1 726 K ,熔化热ΔHm = 18 075 J/ mol,摩尔体积

VS = 6. 6 cm
3
/ mol,计算纯镍的液 固界面能和临界形核功。

解  因为 r =
2σ
ΔGB

ΔGB =
LmΔT

T m
=
ΔHmΔT

T m

则有       σ=
rΔGB

2VS
=

rΔHmΔT
2 Tm VS

=

1× 10
- 7
× 18 075× 319

2× 1 726× 6. 6
= 2. 53× 10 - 5 J/ cm2

      A = ΔGVS =
16πσ3 VS

3ΔG
2
B

=
16πσ3 T2

m VS

3ΔH
2
mΔT

2 =

16× 3. 14× (2. 53× 10
- 5

)
3
× 1 726

2
× 6. 6

3× 18 075
2
× 319

2 =

1. 60× 10 - 1 9 J

【例题 3. 3. 3】  在均匀形核时 ,形核率方程为 N = Cexp -
A

k T
exp

- Q
k T
。

(1 ) 讨论 A和 Q的意义、单位和计算公式。

(2 ) 讨论比例常数 C的意义、单位和计算公式。

讨论

(1 ) 式中  A——— 临界晶核的形成功 ,计算单位为 J/ 原子 ;

Q——— 原子越过液、固界面的扩散激活能 ,计算单位为 J/ 原子。

对于金属 , Q的数值随温度变化不大 ,当 A m Q时 ,可将 exp
- Q
k T
近似地看做常数。所以

A = 16π
3
σ3 T2

m

( LmΔT)
2

(2 ) C是比例常数 ,计算单位与 N相同 ,即为 1/ ( s·cm
3

)。

C = nν= n
k T
h

式中  n——— 单位体积中的原子总数 ;

—19—



ν——— 液相原子振动频率 ;

h——— 普朗克常数。

§3. 3. 2  非均匀形核

如前所述 ,液态金属均匀形核所需要的过冷度很大 ,例如纯铝为 130 ℃ ,纯铁达 295 ℃。然

而 ,在实际生产中却不是这样 ,所需要的过冷度一般不超过 20 ℃。那么 ,为什么金属实际凝固

的过冷度远远低于均匀形核的过冷度呢 ?这就是由于非均匀形核的缘故。

3. 3. 2. 1  非均匀形核的形核功

和讨论均匀形核时一样 ,首先分析形核时的自由能变化。图 3 14为非均匀形核示意图 ,表

示在W相基底上形成球冠状的 S晶核 ,其曲率半径为 r,晶核表面与 W基底面的接触角为θ(或

称润湿角 )。σLW ,σSW 和σS L 分别表示液体与基底 W、晶胚 S与 W和 S与液相 L间的界面能。在

纯金属中 ,表面能可用表面张力表示。当晶核稳定存在时 ,在晶核、液相和基底的交角处 ,三种

表面张力之间存在如下平衡关系。

图 3 14  非均匀成核示意图

σL W = σS W +σS L cosθ ( 3 15)

形成一个晶核时 ,总的自由能变化仍为

ΔG′= - ΔGB V +∑σAi ( 3 16)

根据几何学得知 ,晶核的体积为

VS =
1
3
πr

3
( 2 - 3cosθ+ cos

3
θ) ( 3 17)

晶核的界面积为

A1 = 2πr2 (1 - cosθ) ( 3 18)

A2 =πr
2

( 1 - cos
2
θ) ( 3 19)

把式 (3 17)、式 ( 3 18 )、式 (3 19) 代入式 (3 16) ,整理后得

ΔG′= ( - 4
3
πr3ΔGB + 4πr2σSL )

2 - 3cosθ+ cos
3
θ

4
( 3 20)

将式 ( 3 9)与式 (3 20) 比较 ,两者仅差一项系数
2 - 3cosθ+ cos3θ

4
。按处理均匀形核同样的

方法 ,可求出非均匀形核时的临界晶核半径 r′k 和形核功ΔG′k 为
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r′k =
2σS L

ΔGB
( 3 21)

ΔG′k = ΔGk
2 - 3cosθ+ cos

3
θ

4
( 3 22)

比较非均匀形核与均匀形核的临界形核功 ,得

ΔG′k
ΔGk

=
2 - 3cosθ+ cos3θ

4
( 3 23)

从上式可以看出 ,当θ= 0时 ,ΔG′k = 0 ,说明固体杂质相当于现成的晶核 ,而不需要形核功 ,如

图 3 15 (a) 所示。当θ= π时 ,ΔG′k = ΔGk ,说明固体杂质表面不起促进晶胚成核的作用 ,如

图 3 15 (c)。一般情况下 ,θ是在 0°～ 180°之间变化 ,所以

ΔG′k < ΔGk

即非均匀形核较均匀形核所需要的形核功小 ,且随着θ角的减小而减少。

图 3 15  不同润湿角的晶胚形状

3. 3. 2. 2  非均匀形核的形核率

非均匀形核的形核率 ,除主要受过冷度的影响外 ,还受液体内悬浮着的固体质点的性质、

数量、形貌及其他物理因素的影响。

(1 ) 过冷度的影响  由于非均匀形核的形核功小于均匀形核的形核功 ,即非均匀形核所

需要的能量起伏比均匀形核小得多 ,故其凝固所需的过冷度远低于均匀形核时所需的过冷度。

图 3 16

 
 
非均匀成核与均匀成核的形核率

随过冷度变化的关系

非均匀形核时形核率的表达式与均匀形核率相

似 ,但是与过冷度的关系还有其特点 , 如图3 16

所示。图中表明 ,非均匀形核时 ,其过冷度较低 ,并

且形核率通过最大值后 ,还要下降一段然后中断。

这是由于晶核沿基底很快铺展时 , 使得可提供形

核的基底面积减小 ,以至完全消失。图中表明达到

最大形核率所需要的过冷度 , 非均匀形核比均匀

形核要小得多 ,一般要小 10 倍左右。

生产上往往通过改变冷却条件 , 以控制过冷

度 ,增大形核率 ,达到改善晶粒度的目的。例如 ,工

艺上采用降低铸型温度 ,采用蓄热多、散热快的金

属铸型 ;局部加冷铁以及采用水冷铸型等。应该指

出 ,工艺上采用增大过冷度的方法只对小件或薄
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件有效 ,而对较大的或厚壁铸件并不适用。

(2 ) 固体杂质结构的影响  对比均匀形核与非均匀形核时的临界晶核半径表达式 (3

10 )与式 (3 21 )可以看出 ,在相同过冷度下 ,非均匀形核的临界曲率半径与均匀形核的临界晶

核半径完全相同。但是 ,在曲率半径相等的条件下 ,非均匀形核时所需要的晶胚体积与表面积

要小得多 ,并且随着θ角的减小而减小 ,如图 3 15 所示。θ角越小 ,晶胚成核的体积便越小 ,这

样就能使液体中有更多的小尺寸晶胚变成晶核 ,从而大大提高了形核率。因此 ,润湿角θ是判

断固体杂质或其他界面是否能促进晶胚成核及促进程度的一个参量。

那么 ,θ角的大小取决于什么呢 ?由式 (3 15) 可以知道 ,θ角的大小取决于液体、晶核及固

体杂质三者之间比表面能的相对大小 , 在液态金属确定后 ,σS L 便固定不变 ,θ角将取决于

σLW - σSW 的差值。为了获得小的θ角 ,使 cosθ趋近于 1 ,就必须使固体杂质与晶核之间的比表面

能σSW 大大地小于固体杂质与液体的表面能σL W。而σSW 值要小 ,就必须使晶核与固体杂质的结

构很接近 ,即它们之间符合点阵匹配原则 :“结构相似 , (原子间距 ) 大小相当”。其“相似”和“相

当”程度越大 ,促进形核的作用便越显著。工业生产中往往在浇铸前加入“形核剂”,就是增加

非均匀形核的形核率 ,以达到细化晶粒的目的。例如锆能促进镁的非均匀形核作用 ,就是因为

两者都具有密排六方的晶体结构 ,而原子间距也很相近 ,镁的点阵常数 a = 0 .320 2 nm , c =

0. 519 9 nm;锆的点阵常数 a = 0 .322 nm , c = 0 .512 3 nm。又如碳化钨能大大促进金的非均匀

形核 ,可是金具有面心立方晶格 ,而碳化钨具有扁六方晶格 ,两者晶格截然不同。但是 ,面心立

方晶格的{111} 面与六方晶格的{0001} 面都是最密排面 ,原子排列完全相同 ,而且该面上的原

子间距也非常相近 ,故其之间表面张力较小 ,这就有利于促成形核。应该指出 ,目前生产上有许

多形核剂 ,并不完全符合点阵匹配原则 ,在形核剂的选用上主要还是靠实践效果来决定。

(3 ) 固体杂质表面形貌的影响  固体杂质表面的形貌各种各样 ,有的呈凸曲面 , 有的呈

凹曲面 ,有的为深孔等。因此 ,在这些基面上形核具有不同的形核率。假设有三种不同形状的固

体杂质 ,如图 3 17所示。形成三个晶胚 (图中点线部分 ) ,并具有相同的曲率半径 r和润湿角θ。

从图中可以发现 ,三个晶胚的体积都不相同。凹曲面上的晶胚 (见图 3 17( a) ) 体积最小 ,凸曲

面上的晶胚 (见图 3 17( c) ) 体积最大。显然 ,凹曲面上形成较小的晶胚便可达到临界曲率 ,在

这种曲面上的晶胚易于成核 ,故形核率高 ;相反 ,在凸面上的晶胚难于成核 ,故形核率较低。因

此 ,对于相同的固体杂质 ,在凹曲面上形核所需要的过冷度比在平面或凸曲面上形核的过冷度

都要小。应该指出 ,固体杂质表面 (或模壁 ) 上的微裂缝 ,相当于深孔 ,在此形成晶胚 ,相当于凹

曲面的一种特殊情况。在这种微裂缝上形核是最容易的 ,可以在很小过冷度下首先形核。另外 ,

模壁的光滑程度对形核率也有影响。粗糙模壁相当于存在无数的“台阶”,在“台阶”处形核时

的形核功最小 ,可以提高晶胚的成核率。

图 3 17  不同形状的固体杂质表面形核的晶胚大小
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(4 ) 物理因素的影响  非均匀形核的形核率还受其他一系列物理因素的影响。液相宏观

流动会增加形核率 ;施加强电场或强磁场也能增加形核率。这是因为液体金属中已凝固的核心

(小晶体 ) 由于受到冲击振动而碎裂成几个核心 ,或者是打碎了生长着的晶体枝芽 ,或是模壁

附近产生的晶核被冲刷走 ,此效果称为晶核的机械增殖。另一种增核机制即所谓动力学成核 ,

它是指过冷的液态金属在核心出现之前 ,由于受到机械作用的影响 ,而使核心提前形成。现在

对动力学成核机制尚不清楚 ,可能是与液相中形成的空腔有关。

生产上采用的提高形核率的方法很多。例如 ,用机械的方法使铸型振动或转动 ;使金属液

体流经振动的浇铸槽 ;超声波处理 ;用旋转磁场造成晶体与液体相对运动等来提高形核率 ,都

能获得细晶粒的组织。

【例题 3. 3. 4】  如果其他条件相同 ,试比较不同铸造条件下铸锭晶粒的大小 :

(1 ) 金属模铸造与砂模铸造 ;

(2 ) 高温浇铸与低温浇铸 ;

(3 ) 铸成薄件与铸成厚件 ;

(4 ) 浇铸时采用振动与不采用振动。

讨论  对于 ( 1) ,金属模的导热能力比砂模好。浇铸时液体在金属模中的过冷度大 ,因而

形核率较大 ,铸锭组织较砂模铸造细小。

对于 (2 ) ,高温浇铸时会使铸模温度更高 ,使液体的过冷度降低 ,形核数目减少 ;而低温浇

铸会造成形核率增大 ,铸锭组织较高温浇铸细小。

对于 (3 ) ,薄件的热容量小 ,导热条件好 ,散热速度快 ,铸锭组织较铸成厚件细小。

对于 (4 ) ,采用振动可增加结晶核心 ,因而晶粒细小。

【例题 3. 3. 5】  试证明金属凝固时 ,结晶潜热 Lm 即为体系热焓的变化 (ΔH )。

证明  由热力学第一定律得

Δu = Q - W

对凝聚系统可写为

Δu = Qp - pΔV

即        Qp = Δu - pΔV = ( uS - uL ) + P( VS - VL ) =

( uS + pVS ) - ( uL + pVL ) = HS - HL = ΔH

式中的 Qp 为恒压过程中体系所放出的热量 Lm ,故

Lm = ΔH

§3. 4  晶 体 的 长 大

在过冷液态金属中 ,一旦涌现出来的晶胚成核后 ,便立即开始长大。晶核或晶体的长大主

要与液 固界面的结构及液 固界面前沿液相中的温度分布等有关。金属制件凝固后的组织取

决于形核与核长大的两个过程 ,形核主要影响晶粒的大小 ,而核长大主要影响长大的方式和组

织形态。

§3. 4. 1  晶体长大的条件

根据热力学条件 ,金属结晶必须在过冷的条件下进行 , 对于形核是如此 ,对于晶核长大也
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是如此。晶胚成核有一个临界过冷度 , 那么晶核长大是否也有一个临界过冷度呢 ?它们有何

区别 ?

晶体长大的过程就是液体中原子迁移到晶体表面 ,即液 固界面向液体中推移的过程。现

在分析一下液 固界面 ,如图 3 18所示。假设该液 固界面不移动 ,即处于平衡状态 ,这时液 固

界面固体一侧的原子迁移到液体中 (熔化 ) 的速度 ( d N/ d T ) M ,与液 固界面液体一侧的原子迁

移到固体上 (凝固 ) 的速度 ( d N/ d T ) F 相等。图 3 19 表示不同温度下的熔化与凝固速度的关

系。图中 Tm 为金属的熔点 ,若界面的温度 Ti 等于 Tm ,则晶核不能长大 ;若晶核要长大 ,则界面

温度 Ti 必须在 Tm 以下的某一温度 ,以满足 ( d N/ d T) F > ( d N/ d T) M 的条件。因此 ,液 固界面

要继续向液体中移动 ,就必须在液 固界面前沿液体中有一定的过冷 ,这种过冷度称为动态过

冷度ΔTk。实验表明 ,晶体长大所需要的动态过冷度远小于形核所需要的临界过冷度 ,对于一

般金属大约为 0. 01 ～ 0. 05 ℃。

图 3 18  液 固界面处的原子迁移 图 3 19  温度对熔化和凝固速度的影响

§3. 4. 2  液 固界面的微观结构

晶体长大过程中 ,要使液 固界面稳定迁移 ,就必须使界面能量始终保持最低的状态。那

么 ,什么样的界面结构才具有最低的能量呢 ?实验表明 ,有两种界面结构能量最低 ,即光滑界面

和粗糙界面。所谓光滑界面 ,如图 3 20 (a) 所示。是指在液 固界面上的原子排列比较规则 ,界

面处两相截然分开 ,所以从微观来看 ,界面是光滑的 ,但是宏观上它往往是由若干小平面所组

成 ,如图 3 21 (a)所示 ,故也称为小平面界面 ,或称为结晶学界面。属于光滑界面结构的物质主

要是无机化合物和亚金属 ,如 Bi, Ga , As , Sb , Si , Ge 等。

图 3 20  液 固界面的微观结构

(a ) 光滑界面中原子的堆放 ;  ( b ) 粗糙界面中原子的堆放
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所谓粗糙界面 ,如图 3 20( b )所示。在液 固界面上的原子排列比较混乱 ,原子分布高高低

低不平整 ,仅在几个原子厚度的界面上 ,液、固两相原子应各占位置的一半。但是从宏观来看界

面反而较为平直 , 不出现曲折的小平面 , 故也称为非小平面界面 , 或称为非结晶学界面 , 如

图 3 21 ( b) 所示。常用的金属元素均属于粗糙界面 ,如 F e, Al, Cu , Ag等。

图 3 21  液 固界面的宏观结构 (实例)

( a ) 光滑界面 ;  ( b ) 粗糙界面

K. A. Jackson 从理论上证明了这两种界面的存在。Jackson 等人分析了在平衡熔点时 ,光

滑界面上叠放不同数量的原子后界面自由能的变化。他认为界面的平衡结构应当是界面能最

低的结构 ,而且在光滑界面上随机地添加原子 (即界面粗糙化时 ) , 其界面自由能的相对变化

ΔGS 可表示为

ΔGS/ ( Nk T m ) = αx (1 - x) + xln x + (1 - x) ln( 1 - x ) ( 3 24)

式中  N ——— 界面上可能具有的原子位置数目 ;

k ——— 玻耳兹曼常数 ;

Tm——— 熔点 , K;

x ——— 界面上被固相原子占据位置的分数 (0 ～ 1 .0 ) ,系数α为

α= ξL m/ ( kT m ) ( 3 25)

它决定于材料的种类和晶体由之成长的母相的性质。ξ为界面的晶体学因子 ,相当于界面原子

的最近邻原子数与该晶体内部的原子配位数之比值 ,例如 , {111} 面为 6/ 12。晶体的最密排面

的ξ值最高 ,处于 0. 5 ～ 1. 0 之间。原子密度较低的晶面 ,ξ值较小。

将式 (3 24) 对不同的α值作ΔGS/ ( Nk T m ) 与 x的关系曲线 ,则如图 3 22 所示。从图中

可得出两类固 液界面的结论 :当α≤ 2时 ,在 x = 0. 5处 ,界面能处于最小值 ,即相当于固相界

面上的一半原子位置空着时最稳定 ,这样的界面就是对应于粗糙型界面 ;当α≥ 5时 ,在 x靠近

0 和 1 处 ,界面能最小 ,即相当于固相界面上的原子位置仅有极少量空着或极大量空着时最稳

定 ,这样的界面正是对应于平滑型界面。应该指出 ,这里所讨论的仅限于自由能随界面上原子

位置占有率而变化的情况 ,没有考虑动力学因素、晶体长大的异向性以及凝固条件等的影响。

尽管如此 ,上述理论还是很有价值的 ,与许多实际情况大体相符。

§3. 4. 3  晶体长大的机制

当晶体成长时 , 液态原子以什么方式添加到固相上去 , 与其固 液界面的微观结构有关。

固 液界面的微观结构不同 ,晶体长大的机制也不同。一般认为晶体的生长是通过单个或若干

—79—



个原子同时依附到晶体表面上 ,并按晶格规则排列与晶体连接起来。

图 3 22

 
 
取不同的α值时 ,ΔGS/ ( NkTm ) 与

x的关系曲线图

3. 4. 3. 1  垂直长大方式

这种长大方式是针对粗糙界面结构提出来的。

因为在几个原子厚度的界面上 , 约有一半席位是空

着的 ,正在虚位以待。所以从液相扩散过来的原子很

容易填入空位中与晶体连接起来 ,如图 3 23 所示 ,

使晶体连续地垂直于界面的方向生长。研究指出 ,这

种长大方式在垂直于界面方向的长大速度相当快。

例如 , 一 般 金 属 定 向 凝 固 的 长 大 速 率 约 为

10 - 2 cm/ s。因此 ,按这种方式成长 ,需要的动态过冷

度很小 ,Δtk ≈ 0. 01 ～ 0. 05 ℃ , 这种成长机理适用

于大多数金属。当然 ,成长速度还与过冷度和热量的

传导速率有关 ,过冷度愈大 ,散热速率愈快 , 成长速

度愈快。

3. 4. 3. 2  横向长大方式

这种长大方式是针对光滑界面结构提出来的。

这种界面结构由于界面上空位数目与占位数目的比

例要么较小 ,要么很大 ,由液相扩散来的单个原子不易与晶体牢固连接。如在光滑界面上有一

个原子 a,如图 3 24 所示 ,由于相邻原子极少而难以稳定结合 ,随时可能返回液相中 ,故平滑

界面很难以垂直生长机制进行推移。若液态原子扩散至相邻原子较多的台阶 j处时 ,则结合较

为稳定。故平滑界面主要依靠小台阶接纳液态原子的横向生长方式向前推移 ,故称为横向生长

机制或台阶生长机制。其中有代表性的模型如下 :

图 3 23  晶体垂直长大方式示意图 图 3 24  光滑界面上的一个台阶 j及吸附原子 a

(1 ) 二维晶核台阶生长机制  认为其生长主要是利用系统中的能量起伏 ,使液态原子首

先在界面上通过均匀形核形成一个具有单原子厚度的二维薄层状稳定的原子集团 , 如

图 3 25 (a) ,然后依靠其周围台阶按上述机制扩展 , 直至覆盖整个表面。晶体的进一步长大 ,

必须在新的界面上重新形成二维晶核 ,如此反复进行。

由于形成二维晶核需要较大的形核功 ,而在二维晶核的侧面成长时较容易 ,故成长不能连
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续地进行。按照这种方式晶体成长速度很慢 ,在金属凝固中尚未发现有这种成长方式。

图 3 25  光滑界面的两种生长方式示意图

(a ) 二维晶核机制 ;  ( b) 螺型位错台阶机制

(2 ) 晶体缺陷台阶生长机制  在结晶过程中 ,由于平滑界面出现的某些原子排列不规则

性而引起台阶方式的生长。人们对 Si, Ge, Bi等具有平滑固 液界面的晶体成长进行实际观察 ,

发现它们的台阶式成长是连续地进行 ,如图 3 26所示 ,存在着永不消失的台阶。这种永不消失

台阶的形成方式有两种 : 一是晶体内存在的螺型位错 , 晶体成长只在台阶侧边进行 , 如

图 3 25 ( b) 所示。在台阶围绕整个台面转一圈之后 ,又出现高一层的台阶 ,如此反复 ,总是沿

着台阶螺旋生长。另一种是晶体中存在孪晶时 ,孪晶的两个晶面呈一凹角交截于孪晶面 ,而构

成一个永不消失的沟槽 ,如图 3 27 所示。沟槽就相当于台阶 ,成长就在沟槽两边进行。

图 3 26  SiC 晶体的螺旋成长蜷线 图 3 27  孪晶沟槽的成长方式示意图

按照这种成长机理 ,由于它们的成长只限于侧面 ,其成长速度仍较慢。平滑界面成长需要

的动态过冷度比前一种要大 ,约为 1 ～ 2 ℃。

上述简要地讨论了几种晶体长大的方式 ,都是从不同界面结构分别进行讨论的 ;若从整个

结晶过程中的宏观界面考虑 ,在不同晶粒之间 ,或一个晶粒的不同界面上 ,尽管以某一种方式

长大为主 ,但是也还存在着其他方式的长大。因此 ,一个晶粒各个界面的长大速度不会一致 ,有

的相差很大。通常以宏观的界面推移速度平均值来表示晶体长大的速率 ,它与过冷度的关系与

形核率很相似 ,如图 3 28 所示。
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图 3 28  界面过冷度 (ΔTi ) 对原子级粗糙和平整界面长大速率的影响

§3. 4. 4  晶体长大的形态

晶体凝固时的长大形态 ,是指长大过程中液 固界面的形态。研究表明 ,主要有两种类型 ,

即平面状长大和树枝状长大。这两种长大形态主要取决于液 固界面结构的类型和界面前沿液

相中温度分布的特征。

3. 4. 4. 1  液 固界面前沿液相中的温度梯度

一般情况下 ,液态金属在铸型中凝固时 ,型壁附近散热快 , 温度最低 ,首先凝固 ;而越靠型

腔中心 ,温度越高。这就造成液 固界面前沿液相中的温度随着离开界面距离的增加而升高 ,如

图 3 29 (a) 所示 ,这样的温度分布称为正温度梯度。从图中影线部分可知 ,过冷度随着离界面

距离的增加而减小。

图 3 29  两种温度分布方式

(a ) 正温度梯度 ;  ( b ) 负温度梯度

在某些情况下 ,结晶不是从型壁开始 ,而是在型腔内 ,在达到一定的过冷度后 ,开始凝固。

此时 ,在界面上产生的潜热既可以通过固相 ,也可以通过液相而逸散 ,这样 ,在液 固界面前沿

液相的温度随离开界面距离的增加而降低 ,如图 3 29 ( b) 所示。这样的温度分布称为负温度
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梯度。从图中可知 ,过冷度随着离界面距离的增加而增大。为了便于理解 ,我们举一个特殊的例

子 :将纯锡熔化 ,注入模中 ,令其缓慢而均匀地冷却 ,使整个液体过冷至其熔点以下约288 K ,

如图 3 30 (a) 中的曲线 1 ,当在模壁上开始形核并向液体中成长时 ,由于释放凝固潜热 ,固 液

界面的温度升高并保持在 ( Tm -ΔTk )温度。因为锡界面的动态过冷度ΔTk 一般小于274 K ,所

以界面前沿的温度分布如曲线 2 所示。当界面向中心移动时 , 界面前沿液体就呈现负温度梯

度 ,如图 3 30( b ) 所示。

图 3 30  固 液界面前沿液体中的负温度梯度

3. 4. 4. 2  平面状长大形态

所谓平面状长大 ,就是液 固界面始终保持平直的表面向液相中长大 ,长大中的晶体也一

直保持规则的形态。在正温度梯度条件下 ,对于具有粗糙界面结构的晶体都具有这种平面状长

大形态。

造成平面状长大形态的主要原因 ,是由于粗糙界面上空位较多 ,界面的推进也没有择优取

向 ,其界面与熔点 Tm 等温线平行 ,如图 3 31 ( b) 所示。在正温度梯度条件下 ,当界面上局部微

小区域有偶然冒出而伸入到过冷度较小的液体中时 ,它的长大整个就会减慢甚至停下来 ,周围

的部分就会赶上去 ,冒出部分便消失 ,并保持等温 ,故液 固界面始终保持平面的稳定状态。

图 3 31  正温度梯度条件下的界面形态
( a ) 光滑界面 ;  ( b ) 粗糙界面

在正温度梯度下 ,对于光滑界面结构的晶体 ,液 固界面则呈台阶状 (锯齿状 )。这种台阶平

面是固态晶体的一定晶面 ,与 Tm 等温线呈一定角度相交 ,如图 3 31 (a) 所示。尽管如此 ,这种
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台阶也不能过多地凸向液体中。从宏观来看 ,液 固界面与 Tm 等温线仍保持平行 ,所以这种界

面的特征也相似于平面状形态的特征。

3. 4. 4. 3  树枝状长大形态

树枝状长大就是液 固界面始终像树枝那样向液相中长大 ,并不断地分枝发展 ,如图3 32

所示。在负温度梯度条件下 ,一般具有粗糙界面的晶体都具有这种树枝状长大形态。

造成树枝状长大形态的主要原因 ,是在负温度梯度下 ,液 固界面不再保持稳定状态。当界

图 3 32  树枝状长大示意图

面上微小区域有偶然凸起而伸入到过冷液体中时 , 由

于
d T
d x

< 0 ,对生长有利 ,长大速率越来越大 ;而它本身

生长时又要放出结晶潜热 ,不利于其近旁的晶体生长 ,

只能在较远处形成另一凸起。通常把首先长出的晶枝

称为一次轴 (或晶轴 ) ,在一次轴成长变粗的同时 ,由于

释放潜热使晶枝侧旁液体中也呈现负温度梯度 ,于是

在一次轴上又会长出小枝来 ,称为二次轴 ,在二次轴上

再长出三次轴⋯⋯ 由此而形成树枝状骨架 ,故称为树

枝晶 (简称枝晶 )。每一个枝晶长成一个晶粒。如果是高

纯金属 ,结晶完毕后 ,枝与枝之间的接触面上全被金属

所填满 ,整个连接在一起而分不出枝状了 ,只看到几个晶粒的边界 (晶界 )。如果金属不纯 ,则在

枝与枝之间最后凝固的地方留存较多杂质 ,其树枝状轮廓显然可见。图 3 33 所示为纯铅在树

枝状结晶过程中倒掉剩余液态金属后所观察到的树枝状形状。

应该指出 ,对于具有粗糙界面结构的金属 ,其树枝状长大形态最为显著 ,而对于具有光滑

界面的晶体来说 ,尽管也出现树枝状长大的倾向 ,但是一般不甚明显 ,如纯锑出现较大带有小

平面的树枝状长大形态 ,如图 3 34所示 ;铋是长针状树枝长大形态。而一些熔化熵较高的晶体

仍保持台阶状长大形态。

图 3 33  纯铅的树枝状态 图 3 34  锑锭表面的树枝状

树枝状长大具有特定的方向性 , 它主要取决于晶体结构。面心立方和体心立方结构的物

质 ,其长大方向均为 < 100 > ;体心四方结构 ,其长大方向为 < 110 > ;而密排六方结构时为

< 1010 >。这是因为从热力学原理讲 ,开始形核时的相界面应为能量最低的晶面露在表面。例

如在面心立方结构中 , 开始形成的晶核为具有{111} 的八面体 , 这样就显示出互相垂直的
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< 100 > 方向的六个尖端。由于界面处液体中呈负温度梯度 ,尖端处的过冷度较大 ,成长速度

较快 ,故很快从 < 100 > 方向长出一次轴来。

枝晶分枝多少和枝的粗细 ,通常用枝臂间距大小来描述 ,具体量度是用邻近的两根二次轴

中心线之间的距离表示。枝臂间距大小对材料的机械性能影响很大 ,因为它关系着熔质和杂质

的分布以及亚晶粒的粗细。影响枝臂间距大小的主要因素是冷却速度 , 冷却速度愈大 ,分枝愈

多 ,枝臂间距愈小。表 3 3 列出铸造铝合金 ( wSi = 0 .07 , wM g = 0 .005 , wT i = 0 .002 ) 的枝臂间

距与机械性能之间的关系。试样离模壁愈远 ,冷却速度愈慢 ,枝臂间距愈大 ,强度极限和伸长率

显著降低。

表 3 3  铸造铝合金枝臂间距与机械性能的关系

试样离模壁距离
cm

枝臂间距
μm

强度极限
MN/ m2

屈服极限
MN/ m2

伸长率
%

20 K.32 100 ì323 �.4 295 H.3 1 •

↑ ↑ ↑ ↑ ↑

2 4.54 35 Õ365 �.6 295 H.3 11 ¤

§3. 5  陶瓷、聚合物的凝固

陶瓷的凝固过程比金属材料的凝固过程复杂 ,但其结晶的基本规律与金属相同。结晶时要

有一定的过冷度 ,也是晶核形成与晶体长大的过程。结晶过程中组织的变化规律与合金相似 ,

也要用相图来说明 (详见第 4 章 )。

图 3 35  聚氯乙烯大分子链

聚合物从液态转变为固态的过程 , 主要由其大

分子链结构所决定。一个巨形分子的运动不像金属

的原子可单独行动 , 因为它牵涉到几百个原子 , 如

图 3 35 所示 ,而且分子内结合键在液体和固体中

都是特定的 ,这就使得液体分子不易组合成晶体的

排列。熔融液的凝固过程 ,即是在最有利的情况下 ,

也是很缓慢的。只有在结构上是规则的分子 ,才能形

成晶体。无序的分子、具有边块 (如聚苯乙烯中的苯

环 ) 的分子及链分枝的分子 (如图 3 36 (a) 中的聚乙烯 )、具有弧形基体的分子 (如图 3 36 ( b)

中的异戊二烯 ) 结晶的可能性都很低。任何液体 ,其原子或分子的重排皆为连续的。因此 ,在剪

应力作用下液体会流动 ,在分子间因这种流动性所引起的自由空间 ,会使堆积密度降低。当液

体的温度降低时 ,热扰动减小 , 且原子的自由空间及振幅亦降低。这种结果 ,导致体积连续减

小 ,到凝固点以下 ,液体进入过冷液体的范围 ,见图 3 37 ,但仍维持着液体的结构。在较高温度

时 ,液体可以流动 ;当温度降低时 ,由于黏度增加 ,且因分子与分子之间自由空间减少 ,使得流

动变得不容易。

经冷却而不结晶的聚合物 ,最后会达到一点 tg ,此时 ,聚合体会变得相当硬而脆。在比体积

温度曲线 (见图 3 37) 上 ,曲线斜率会出现不连续性。此斜率改变的点 tg 称为玻璃点 ,或玻璃

化温度 ,这是所有玻璃的典型特征。在低于 tg 时 ,非结晶态的聚合物为一玻璃态 ,变得很坚硬 ,

其他性质 ,也有明显改变。

—301—



图 3 36  链分支及具有弧形基体的分子

( a ) 链分支 (聚乙烯 ) ;  ( b) 聚合的异戊二烯 (天然橡胶 )

图 3 37  聚乙烯体积随温度的变化

tg 对聚合物而言 ,尤其重要。如聚苯乙烯的 tg

大约是 100 ℃ (见表 3 4) ,故在室温时 ,它呈玻璃

状且很脆 ;而橡胶的 tg 为 - 73 ℃ ,故在最严寒的

冬天 ,仍是柔软且易变形的。几种聚合物的玻璃化

转变温度如表 3 4 所示。

对于完全没有结晶能力的聚合物 , 从液态冷

至 tg 后 ,就凝固成非晶态固体 ,其玻璃化温度随冷

却速度的增大而降低。

对于易结晶的聚合物 ,从液态冷至 tm 和 tg 之

间的任一温度都可结晶 , 其结晶过程也是晶核形

成与长大的过程。晶核形成也分为均匀形核和非

均匀形核。均匀形核是由液体中大分子链段经热

运动而形成有序排列的链束 ;非均匀形核是外来

杂质、容器壁等吸附液体中大分子链段作有序排列而形成晶核。晶核形成与长大速率也随温度

的降低而增大 ,并分别在某一温度时出现最大值。

表 3 4  线性聚合物的玻璃化温度

聚合物 tg/ ℃  (非晶性的 ) tm/ ℃  (如果结晶时 )

聚乙烯 - 120 w140 ¼

聚丁二烯 - 70 `*

聚丙烯 - 15 `175 ¼

尼龙 6/ 6 '50 2265 ¼

聚氯乙烯 85 2210 *

聚苯乙烯 100 I240 *

      * 表示极不易结晶。

【例题 3. 5. 1】  已知完全结晶的聚乙烯 ( PE) 其密度为 1. 01 g/ cm
3

, 低密度聚乙烯

( LDPE ) 为 0. 92 g/ cm
3

,而高密度乙烯 ( H DPE) 为 0. 96 g/ cm
3
。试计算在 LDPE及 H DPE中自

由空间的大小。

解  完全结晶的 P E 每克的体积为

VP E = 1 cm
3
/ 1. 01 g

LDP E 每克的体积为
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VL DP E = 1
0. 92

cm3/ g

H DPE 每克的体积为

VH D P E = 1
0. 96

cm3/ g

LDP E 的自由空间为

VLD P E的自由空间 =
1 cm3

0. 92 g
-

1 cm3

1. 01 g
= 0. 097 cm3 / g

H DPE 的自由空间为

VH D P E的自由空间 =
1 cm3

0. 96 g
-

1 cm3

1. 01 g
= 0. 052 cm

3
/ g

【例题 3. 5. 2】  毫无结晶迹象的聚乙烯其密度为 0. 9 g/ cm3。试估计低密度聚乙烯和高密

度聚乙烯中结晶的体积分数 (结晶度 )。

解  由例题 3. 5. 1 可知 ,完全结晶时聚乙烯的密度为 1. 01 g/ cm3 ,其密度差为

Δρ′= ρP E - ρ无 = 1. 01 - 0. 9 = 0. 11 g/ cm
3

Δρ″= ρP E - ρL DP E = 1. 01 - 0. 92 = 0. 09 g/ cm3

Δρ� = ρP E - ρH DP E = 1. 01 - 0. 96 = 0. 05 g/ cm
3

故低密度聚乙烯的结晶度为

η低 =
ρLDP E - ρ无
Δρ′

= 0. 92 - 0. 9
0. 11

= 18%

高密度聚乙烯的结晶度为

η高 =
ρH DP E - ρ无
Δρ′

=
0. 96 - 0. 9

0. 11
= 55%

§3. 6  凝固理论的应用

§3. 6. 1  铸态晶粒的控制

通常采用晶粒的平均面积或平均直径来表示晶粒度。目前工业生产中大都采用晶粒度等

级来表示晶粒的大小。标准晶粒度共分八级 ,一级晶粒度最粗 ,平均直径为 0. 25 mm;八级晶粒

度最细 ,平均直径为 0. 02 mm。通常是在放大 100 倍的金相显微镜下 ,用标准晶粒度等级进行

比较评级。有时为了某种需要 ,晶粒度等级还可以向八级两端延伸。

金属凝固后的晶粒大小对铸锭 (件 ) 的性能有显著影响。在室温条件下 ,对一般金属材料

而言 ,晶粒越细小 ,其强度、硬度、塑性及韧性都可能越高 (参阅第 7 章 )。因此 ,控制铸件的晶粒

大小具有重要的实际意义。

由前述结晶理论 ,如果金属结晶时单位体积中的晶粒数为 ZV ,则 ZV 取决于两个重要的因

素 ,即形核率 N 和长大速度 Vg。计算得出 ,它们之间有如下关系 ,即

ZV = 0 .9
N

Vg

3/ 4

( 3 26)

而单位面积中的晶粒数目 ZS 为

ZS = 1 .1
N

Vg

1/ 2

( 3 27)
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因此 ,控制晶粒度主要从控制 N和 Vg 着手。金属结晶时的 N和 Vg 值均随着过冷度的增加

而增大 ,且 N的增长率大于 Vg 的增长率。所以 ,增加过冷度就会提高 N/ Vg 的比值 ,使 ZV 值增

大 ,从而细化晶粒。在实际生产上增加过冷度的工艺措施主要有降低熔液的浇铸温度、选择吸

热能力和导热性较大的铸模材料。

由于用增加冷却速度来细化晶粒的方法只适用于小制件 ,而对于大制件还往往采用加形

核剂的办法 ,以增大 N 值。选择形核剂 ,一般要求符合点阵匹配原则。表 3 5 中列出了一些物

质对纯铝形核作用的比较 ,从中可以看出这些化合物的实际形核效果与点阵匹配原则基本一

致。但是 ,正如前文提到的这个原则还不具有普遍性。另外 ,晶粒度的控制还可以采用机械振

动、超声波振动和电磁搅拌等措施 ,来进行细化。

表 3 5  加入不同物质对纯铝形核效果的比较

化合物晶体结构 密排面之间的δ值 形核效果 化合物晶体结构 密排面之间的δ值 形核效果

VC 立方 0 4.014 强 NbC 立方 0 Õ.086 强

TiC 立方 0 4.060 强 W2 C 立方 0 Õ.035 强

T iB2 0六方 0 4.048 强 Cr3 C2 é复杂 - 弱或无

AlB2 4六方 0 4.038 强 Mn3 C 复杂 - 弱或无

ZrC 立方 0 4.145 强 Fe3 C 复杂 - 弱或无

§3. 6. 2  单晶体的制备

单晶体不仅在研究工作中十分需要 ,而且在工业生产中的应用也日益广泛。单晶硅和单晶

锗是电子元件和激光元件的主要原料 ;在航空喷气发动机叶片等特殊零件上也开始应用金属

的单晶体。因此 ,单晶体制备是一项十分重要的新技术。

单晶体就是只由一个晶粒构成的晶体。其制备的基本原理就是使液体结晶时只形成一个

晶核 ,再由这个晶核长成一整块晶体。为此 ,材料必须非常纯净 ,工艺上必须控制结晶速度十分

缓慢。图 3 38( a) 绘制出用尖端成核法制备单晶体的示意图。图中采用高频式电阻加热的方

法 ,将材料装入一个带尖头的容器中熔化 ,然后将容器从炉中缓慢拉出 ,容器的尖头首先移出

炉外缓慢冷却 ,于是尖头部分产生一个晶核。在容器继续向炉外移动时 ,便由这个晶核长成一

块单晶体。

图 3 38 ( b) 所示是用垂直提拉法制备单晶 ,这是制备大单晶的主要方法。该法是先将坩

埚中原料加热熔化并使其温度保持在稍高于熔点 ,将籽晶夹在籽晶杆上并使其与液面接触 ,然

后缓慢降低温度 ,同时使籽晶杆一边旋转 ,一边上升 ,这样熔液就以籽晶为晶核不断长大而形

成单晶。

§3. 6. 3  定向凝固技术

定向凝固是控制冷却方式 ,使铸件从一端开始凝固 ,按一定方向逐步向另一端发展的结晶

过程。目前已用这种定向凝固法生产出整个制件都是由同一方向的柱状晶所构成的零件 ,如蜗

轮叶片等。由于沿柱状晶轴向的性能比其他方向性能好 ,而叶片工作条件恰好要求沿这个方向

上受最大的负荷 ,因此 ,这样的叶片具有良好的使用性能。为了获得单向的柱状晶 ,必须采用定

向凝固技术。图 3 39表示快速逐步凝固法实现定向凝固的示意图。金属液体注入铸型后 ,保持
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数分钟以达到热稳定 ,在这段时间内沿铸件轴向造成一定的温度梯度 ,在用水激冷的铜板表面

开始凝固 ,然后把水冷铜板连同铸型以一定的速度从加热区退出 ,直至铸件完全凝固为止。用

这种方法获得的柱状晶组织比较细小 ,性能优良。

图 3 38  单晶体制备原理图

( a ) 尖端形核法 ;  ( b ) 提拉法

图 3 39  定向凝固装置示意图

§3. 6. 4  非晶态金属

非晶态金属是近 20 年发展起来的一

种新型金属材料。它具有强度高、韧性大、

耐腐蚀、导磁性强等优良性能而引起了人

们极大的兴趣和重视 , 这是一种很有前途

的金属材料。

非晶态金属又名金属玻璃 , 它是在特

殊冷却条件下 ,把液态金属的原子排列固

定到固态。当液态金属冷却时 ,随着温度降

低 ,结晶速度显著增加 , 但有一极大值 , 如

图 3 40 所示 ,但超过极大值后 ,结晶速度

又显著降低。在过冷到低于玻璃化温度后 ,

已完全不能结晶 , 而“冻结”为非晶态金

属。因此 ,只要在 Tm 到 Tg 温度区间加快冷
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却速度 ,使液态金属不能发生结晶 ,则可获得非晶态金属。事实上 ,当冷却速度超过 10
6

K/ s时 ,

许多共晶系合金都能获得非晶态。

将非晶态金属在低于 Tg 温度退火 ,并不发生结晶 ,而要加热到 Tc 温度以上 ,才能进行结

晶。Tc 称为非晶态的晶化温度。在一般情况下 , Tc 高于 Tg 而不超过 323 K。非晶态的形成倾向

和稳定性 ,一般可以用ΔTg = Tm - Tg 衡量。ΔTg 越小 ,越容易获得非晶态。因此 ,任何引起 Tg

升高或 Tm 降低的因素都能促进非晶态的形成。如纯钯的 Tm = 1 825 K, Tg = 550 K ,ΔTg =

1 275 K , 故不易形成非晶态 ;如果钯中添加硅 ( xSi = 0 .20) 后 , Tm ≈ 1 100 K , Tg ≈ 700 K ,

ΔTg = 400 K ,在急冷时易形成非晶态。

图 3 40  结晶速度与温度的关系

 

图 3 41  压延激冷法装置示意图

1— 金属熔体 ; 2— 轧辊 ; 3— 非晶态片

目前液态急冷的方法 ,主要有离心急冷法和轧制急冷法等。前者是把液态金属连续喷射到

高速旋转的冷却圆筒壁上 ,使之被迅速冷却而形成非晶态金属 ;后者是使液态金属连续流入冷

轧辊之间而被急冷 ,如图 3 41所示。这些方法已能制成宽为若干毫米的薄带非晶态金属材料。

§3. 6. 5  微晶合金

急冷凝固技术是设法将熔体分割成尺寸很小的部分 ,增大熔体的散热面积 ,再进行高强度

冷却 ,使熔体在短时间内凝固以获得与模铸材料结构、组织性能显著不同的新材料的凝固方

法。利用急冷凝固技术可以获得晶粒尺寸达微米 (μm )或纳米 ( nm )级的超细晶粒合金材料 ,通

常称为微晶合金或纳晶合金。

作为结构用的微晶合金 ,其制备过程都是由急冷凝固产品通过冷热挤压、冲击波压实等方

法来制取。

微晶结构材料因晶粒细小 ,成分均匀 ,空位、位错等密度大 ,形成新的亚稳相等因素而具有

高强度、高硬度、良好的韧性、较高的耐磨性、耐蚀性、抗辐射稳定性等优良性能。如 Fe Ni 微

晶合金硬度 H V 为 700 ,而同成分的一般合金淬火后硬度 H V 仅为 250; Al Cu 的微晶合金

( wC u = 0. 17 ) 具有超塑性 ,δ= 600%。所以 ,微晶合金的开发日益受到重视。
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习   题

1. 比较说明过冷度、动态过冷度及临界过冷度等概念的区别。

2. 分析纯金属生长形态与温度梯度的关系。

3. 什么叫临界晶核 ?它的物理意义及与过冷度的定量关系如何 ?

4. 试分析单晶体形成的基本条件。

5. 已知液态纯镍在 1. 013×105 Pa(1大气压 )下 ,过冷度为 319℃时发生均匀形核。设临界

晶核半径为 1 nm , 纯镍的熔点为 1 726 K , 熔化热ΔHm = 18 075 J/ mol , 摩尔体积 Vm =

6. 6 cm
3
/ mol, 计算纯镍的液 固界面能和临界形核功。

6. 在液体中形成一个半径为 r的球形晶核时 ,证明临界形核功ΔG与临界晶核体积 V间的

关系为ΔG = 1
2

VΔGB。

7. 简述纯金属晶体长大的机制及其与固 液界面微观结构的关系。

复习思考题

指出下列各题错误之处 ,并更正。

1. 所谓过冷度 ,是指金属结晶时 ,在冷却曲线上出现平台的温度与熔点之差 ;而动态过冷

度是指结晶过程中 ,实际液相温度与熔点之差。

2. 金属结晶时 ,原子从液相无序排列到固相有序排列 ,使体系熵值减小 ,因此是一个自发

过程。

3. 在任何温度下 ,液态金属中出现的最大结构起伏都是晶胚。

4. 在任何温度下 ,液相中出现的最大结构起伏都是晶核。

5. 所谓临界晶核 ,就是体系自由能的减少完全补偿表面自由能增加时的晶胚大小。

6. 在液态金属中 ,凡是涌现出小于临界晶核半径的晶胚都不能成核 , 但是只要有足够的

能量起伏提供形核功 ,还是可以成核的。

7. 测定某纯金属铸件结晶时的最大过冷度 ,其实测值与用公式ΔT = 0 .2 Tm 计算值基本

一致。

8. 某些金属铸件结晶时 ,由于冷速较快 ,均匀形核率 N1 较高 ,非均匀形核率 N2 也较高 ,

那么总的形核率 N = N1 + N2。

9. 若在过冷液体中 ,外加 1 万颗形核剂 ,则结晶后就可以形成 1 万颗晶粒。

10. 从非均匀形核功的计算公式 A非 = A均
2 - 3cosθ+ cos2θ

4
中可以看出 ,当润湿角为

零度时 ,非均匀形核的形核功最大。

11. 为了生产一批厚薄悬殊的砂型铸件 ,且要求均匀的晶粒度 ,则只要在工艺上采取加形

核剂就可以满足。

12. 非均匀形核总是比均匀形核容易 ,因为前者是以外加质点为结晶核心 ,不像后者那样

形成界面 ,而引起自由能的增加。
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13. 在研究某金属细化晶粒工艺时 ,主要寻找那些熔点低 ,且与该金属晶格常数相近的形

核剂 ,其形核的催化效能最高。

14. 纯金属生长时 ,无论液 固界面呈粗糙或光滑型 , 其液相原子都是一个一个地沿着固

相面的垂直方向连接上去。

15. 无论温度分布如何 ,常用纯金属生长都是呈树枝状界面。

16. 氯化铵饱和水溶液与纯金属结晶终了时的组织形态一样 ,前者呈树枝晶 ,后者也呈树

枝晶。

17. 人们是无法观察到极纯金属的树枝状生长过程 ,所以关于树枝状的生长形态仅仅是

一种推理。

18. 液态纯金属中加入形核剂 ,其生长形态总是呈树枝状。

19. 纯金属结晶时若呈垂直方式生长 ,其界面时而光滑 ,时而粗糙 ,交替生长。

20. 从宏观上观察 ,若液 固界面是平直的称为光滑界面结构 ,若是呈金属锯齿形的称为

粗糙界面结构。

21. 纯金属结晶以树枝状形态生长 ,或以平面状形态生长 ,与该金属的熔化熵无关。

22. 实际金属结晶时 ,形核率随着过冷度的增加而增加 ,超过某一值后 ,出现相反的变化。

23. 纯金属结晶时 ,晶体长大所需要的动态过冷度有时还比形核所需要的临界过冷度大。
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第四章  相  图
 

二组元物系 ,简称二元系 ,常见于冶金学和金属学所讨论的领域之中。例如炉渣中虽含有

多种组元 ,但其主要成分是 CaO和 SiO2 ,故可用 CaO SiO2 的二元相图来讨论和解决问题。同

样 ,钢铁中的平衡问题也是借助于铁 碳二元相图进行分析和研究。相图又称为状态图或平衡

图。它是表示材料系统中相的状态与温度及成分之间关系的一种图形。

由相图可以知道材料的凝固或熔化温度及系统中可能发生的固态相变或其他转变 ;材料

的性能与相图有一定的关系 ,如果掌握了有关相图的知识 , 就可以通过相图预测材料的某些

性能。

虽然任何实际系统中进行的过程都在不同程度上偏离平衡状态 ,但是掌握平衡状态下的

规律也是认识大多数过程的出发点 ,因此相图对于生产过程也有重要的指导作用。对材料工作

者来说 ,相图是一种不可缺少的重要工具 ,必须很好地掌握。

§4. 1  相、相平衡及相图制作

§4. 1. 1  相

在热力学中 ,我们将所研究的原子、分子等集体称为系统 ,又称为体系。例如我们要研究的

是铜与镍组成的合金 ,则把铜和镍作为系统。

在一个系统中 ,具有同一聚集状态的均匀部分称为相 , 不同相之间有明显的界面分开。例

如由盐的水溶液组成的系统只有一个相 ,如果使此溶液的浓度超过饱和溶解度 ,就会出现未溶

解的盐 ,这时系统就有两个相。这是物理化学中对相所下的定义。但在材料学中 ,还有某些特殊

情况 :即使是单相固熔体 ,其中各微区的成分并不完全均匀 ,而存在成分偏聚现象 ,所以各处的

性质也就不完全相同 ;另外 ,同一相的不同晶粒之间也存在着界面 , 所以有界面分开的并不一

定都是两种相。材料中的相 ,“均匀”是指成分、结构及性质要么宏观上完全相同 ,要么呈现连

续变化而没有突变现象。

§4. 1. 2  相平衡与相律

在某一温度下 ,系统中各个相经过很长时间也不互相转变 ,处于平衡状态 , 这种平衡称为

相平衡。相平衡的热力学条件要求每个组元在各相中的化学位 (μ) 必须相等。因此 ,相平衡时

系统内部不存在原子的迁移。但是 ,由动力学规律可以认为 ,这种相平衡是一种动态平衡 ,即在

相界两侧附近原子仍在不停地转移 ,只不过在同一时间内相之间原子转移速度相等而已。

—111—



相律是分析和使用相图的重要依据。在恒压条件下 ,其数学表达式为

f = c - p + 1 (4 1)

式中  f ——— 自由度数 ;

c ——— 组成材料系统的组元数 ;

p——— 平衡相的数目。

自由度是指系统中在保持平衡相数不变的条件下独立可变因素 (如温度、浓度等 ) 的

数目。

相律可以用来确定系统处于平衡时可能存在的最多平衡相的数目 ,也可以用来判断测绘

的相图是否正确。

§4. 1. 3  相图的表示与测定

二元系中相的平衡状态与温度、成分的关系可用平面图形来表示 ,如图 4 1( b ) 所示。纵

坐标表示温度 ,横坐标表示成分。如果由 A、B 两个组元组成了一个合金系 ,则该系中任何一个

合金都可以在横坐标上找到相应的一点。合金的成分可以用质量分数表示 ,也可以用摩尔分数

表示。如果 wA , wB 分别代表 A , B 组元的质量分数 , xA , xB 分别代表 A , B 组元的摩尔分数 ,则

wA = mA/ ( mA + mB )

xB = nB/ ( nA + nB )
(4 2)

式中  mA , mB ———A , B 组元的质量 ;

 nA , nB ———A , B 组元的物质的量。

到目前为止 ,实际金属材料或陶瓷材料相图的建立主要是依靠实验的方法。当系统中发生

相变时 ,各种性质的变化或多或少的带有突变性 ,这样就可以通过测量材料的性质来确定其相

变临界点。这也是用实验方法测定临界点并构成相图的依据。

测定相图常用的物理方法有 :热分析法、金相组织法、X射线分析法、硬度法、电阻法、热膨

胀法、磁性法等。精确地测定一个相图 ,通常都是各种方法配合使用 ,以充分利用每一种方法的

优点。以下以热分析法为例说明如何测绘 Cu Ni相图。

热分析法就是测定合金的冷却 (或加热 ) 曲线的方法。首先配制几种有代表性的合金 , 如

图 4 1 (a)所示 ;测定每种合金从液态冷却到室温的冷却曲线 ,并求得各相变点 ;最后将这些相

变点描绘在温度与成分的坐标图纸上。把意义相同的各点连结起来 ,即可绘出 Cu Ni相图 ,如

图 4 1( b ) 所示。

应该指出 ,随着电子计算机技术的发展 ,人们根据热力学的原理及有关的热力学数据 ,开

始了通过计算 ,求出有关数据 ,直接作出相图的工作。从长远发展看 ,相图的计算确定是有很大

潜力的。

【例题 4. 1. 1】  有一焊剂 , wSn 为 0. 60 , wP b 为 0. 40。试求 :每一种元素的摩尔分数。

解  选原子质量单位为基准计算每一种元素的原子数目 ,相对原子质量可视为已知。

100 个原子质量的合金 = 60 个原子质量的 Sn + 40 个原子质量的 Pb

Sn 的相对原子质量为 118. 69 , Pb 的相对原子质量为 207. 19。

60/ 118 .69 = 0 .5 个原子

40/ 207 .19 = 0 .19 个原子

焊剂中含有 Sn 的摩尔分数为
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xS n = 0 .5
0 .5 + 0 .19

= 72%

焊剂中含有 Pb的摩尔分数为

xP b =
0 .19

0 .5 + 0 .19
= 28%

【例题 4. 1. 2】  在 Al Mg合金中 , Mg的摩尔分数 xM g 为 0. 05 ,计算 Mg的质量分数。已

知 Mg 的相对原子质量为 24. 31 , Al的相对原子质量为 26. 98。

解  依据合金中组元 i的摩尔分数 x i 和质量分数 w i 之间的关系

wi =
Mi x i

∑
n

j = 1

Mj x j

式中 , Mj 表示 j 组元的摩尔质量。

wM g = 24 .31× 0 .05
24 .31× 0 .05 + 26 .98× 0 .95

= 0 .045

wAl =
26 .98× 0 .95

24 .31× 0 .05 + 26 .98× 0 .95
= 0 .955

图 4 1  用热分析法建立 Cu Ni相图

( a ) 冷却曲线 ;  ( b ) 相图

§4. 2  二元匀晶相图

由液相直接结晶出单相固熔体的过程 ,称为匀晶转变。完全具有匀晶转变的相图 ,称为匀

晶相图。Cu Ni二元相图就是一个实例。应该指出 , 几乎所有二元相图都包含有匀晶转变部

分 ,因此这一类相图是学习二元合金的基础。

§4. 2. 1  相图分析

Cu Ni相图如图 4 1 ( b) 所示。它是由一条液相线和一条固相线组成。在液相线以上区

域 ,合金处于液态 (用 L表示 ) ;在固相线以下区域 ,合金处于固态 (用α表示 ) ,在液相线与固相

线之间 ,合金处于液、固两相平衡状态。由相律可知 ,当系统处于两相平衡时 ,其自由度数为 1。
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这说明温度可以作为独立的变量在一定的范围内任意变动 ,而仍保持两相平衡状态。但是 ,在

任一给定温度下 ,处于平衡的两个相的成分都已完全确定 , 不能任意的改变。此时液相和固相

的成分应当分别是在此温度刚要开始凝固和开始熔化的成分。

§4. 2. 2  固熔体的平衡凝固

4. 2. 2. 1  固熔体平衡凝固过程及组织

平衡凝固是指合金从液态无限缓慢地冷却 ,原子扩散非常充分 ,时时达到相平衡条件的一

种凝固方式。现以图 4 2 (a) 中所示 Cu Ni合金 ( wC u = 0 .4 ) 结晶过程为例说明之。当合金冷

至略低于液相线温度 t1 时 ,开始凝固出α1 成分的固相。由于α1 中含 Ni量比原合金高 ,故α1 近

旁液体中的含Ni量必然降低 ,通过扩散达到平衡后的液体成分为 L1 ,此时凝固的量很少。继续

冷却至 t2 温度时 ,凝固出来的固相成分沿固相线变至α2 ,与之平衡的液相成分则沿液相线变

至 L2。若在 t2 温度保温 ,两相内部均分别达到平衡成分 L2 和α2。建立稳定平衡后 , t2 温度下的

凝固过程就停止了。欲使凝固过程继续进行 ,必须再降低温度。在温度下降至 t4 , 遇到固相线

后 ,凝固才完毕。凝固完毕后的固相成分为α4 , 相当于原合金成分。凝固过程中的组织变化如

图 4 2( c) 所示。

图 4 2  固熔体的平衡结晶

(a ) 结晶过程 ;  ( b) 冷却曲线 ;  ( c ) 组织形成

由上述可见 ,固熔体的凝固过程与纯金属凝固相比较有着明显的特点 :

(1 ) 固熔体合金凝固时结晶出来的固相成分与原液相成分不同。所以固熔体凝固形核时 ,
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除了需要能量起伏和结构起伏外 ,还需要成分起伏 ,因而固熔体凝固形核比纯金属困难。

(2 ) 固熔体凝固需要一定的温度范围 ,在此温度范围的每一温度下 ,只能凝固出来一定数

量的固相。即固熔体凝固必须依赖于异类原子的互相扩散 , 这就需要时间 ,所以凝固速率比纯

金属慢。

4. 2. 2. 2  杠杆定律

从固熔体平衡凝固过程中 (见图 4 2 (a) ) 可以发现 ,当温度降低时 ,平衡两相中熔质原子

都在不断地增加。那么 , 熔质原子从何而来呢 ?原来是结晶过程中液、固两相相对量发生了

变化。

图 4 3  杠杆定律的证明

固熔体合金平衡凝固过程中 ,液、固两相相对

量的变化可用杠杆定律来计算。图 4 3 表示成分

为 X的合金自液相冷却至 t1 温度 ,此时合金处于

液、固两相共存。平衡两相的成分点分别为 a, b两

点对应的横坐标值 X L , Xα。两相的相对质量各是

多少呢 ?

设合金的总质量为 W0 ,液相的质量为 WL ,固

相的质量为 Wα ,则有

WL + Wα = W0 (4 3)

另外 ,合金中含 Ni 的总质量应等于液、固两相中

所含 Ni的质量之和 ,即

WL XL + Wα Xα = W0 X (4 4)

由以上两式可得

或

WL

W0
=

Xα - X
Xα - XL

= r b
ab

Wα
W0

=
X - XL

Xα - XL
= ar

ab

WL

Wα
= rb

ar

(4 5)

此式与力学中的杠杆平衡关系颇为相似 ,故称为杠杆定律。杠杆定律可以用来计算二元合

金系中任何两平衡相的相对质量。

§4. 2. 3  固熔体的非平衡凝固与微观偏析

实际生产中 ,液态金属浇铸后 (铸锭或铸件 )、焊缝的凝固等 ,冷却较快 ,一般是几分钟、几

小时就已经凝固完毕 ,不可能达到平衡凝固。因此 ,研究非平衡凝固的规律 ,对于分析各种热加

工过程的质量及服役零件的失效很有意义。

不平衡结晶过程可以借助平衡相图作定性说明。如图 4 4 所示 ,当 X 合金的温度降至 t1

时开始凝固 ,首先结晶出的固相成分为α1 ,液相成分变为 L1 ;当温度降至 t2 时 ,在α1 的表面上
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结晶出一层α2 ,由于时间短 ,晶体内外的成分不可能通过扩散均匀 ,故晶体的平均成分为α2′,

介于α1 和α2 之间。而液相的平均成分介于 L1 与 L2 之间 ,为 L2′。当温度继续降至 t3 时 ,固熔体

表面又长出了一层 ,其界面成分为α3。此时 ,固熔体的平均成分为α1 ,α2 ,α3 的平均值α3′,而液

相的平均成分为 L1 , L2 , L3 的平均值 L3′。依次类推。将各个温度下的平均成分点α1′,α2′⋯ 连成

的虚线 ,称为固相平均成分线 ;而 L1′, L2′⋯ 连成的虚线 ,称为液相平均成分线。它们都不是平

衡的相成分变化线 ,并与固相线及液相线偏离一定距离。其偏离程度主要取决于冷却速度 ,冷

速越快 ,偏离程度越大。由于液体中原子易于扩散 ,故偏离程度甚小。应该指出 , 根据平衡凝固

规律 ,当温度降至 t3 时 ,固熔体的成分变至α3 ,剩余液体成分为 L3 ,此时 X合金应该结晶完毕。

但是在非平衡凝固条件下 ,在温度 t3 时固熔体的平均成分为α3′,结晶过程尚未结束。可见 ,在

不平衡结晶条件下 ,结晶的终止温度低于平衡结晶时的终止温度。

图 4 4  不平衡结晶过程各相成分的变化及组织变化示意图

( a ) 成分变化 ;  ( b ) 组织变化

固熔体不平衡结晶时 ,由于从液体中先后结晶出来的固相成分不同 ,结果使得一个晶粒内

部化学成分不均匀 ,这种现象称为晶内偏析。由于固熔体一般都以树枝状方式结晶 ,树枝的晶

轴含高熔点组元较多 ,而晶枝间含低熔点组元较多 ,故把晶内偏析又称为枝晶偏析。图 4 5( a)

所示为铸态 Cu Ni合金的显微组织。图中表明 ,枝晶偏析的特征十分清晰。

具有枝晶偏析的合金 ,会导致合金塑性、韧性下降 ;易于引起晶内腐蚀 ,降低合金的抗蚀性

能 ;特别是给合金的热加工带来困难。因此 ,生产上要注意避免产生枝晶偏析。为了消除枝晶偏

析 ,可以将铸态合金加热至略低于固相线的温度进行长时间的均匀化退火 ,使异类原子互相充

分扩散均匀。图 4 5( b) 所示为铸态的 Cu Ni合金经均匀化退火后的组织 ,其组织与平衡状态

下的显微组织基本相同。
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图 4 5  Cu Ni合金的显微组织

( a ) 铸造组织 ;  ( b ) 退火组织

§4. 2. 4  固熔体的非平衡结晶与宏观偏析

固熔体不平衡结晶所形成的微观偏析 ,是指一个晶粒内部成分的不均匀现象 ;而固熔体的

宏观偏析是指沿一定方向结晶过程中 ,在一个区域范围内 ,由于结晶先后不同而出现的成分差

异。固熔体宏观偏析的出现 ,是由于凝固时液 固界面向液体中推进 ,在液相与固相内熔质原子

重新分布造成的。它直接影响合金材料的热加工工艺及产品质量。因此 ,必须重视对固熔体不

平衡结晶过程中宏观偏析形成规律的学习。在讨论之前 ,先介绍熔质平衡分配系数 k0。平衡分

配系数 k0 定义为在一定的温度下 ,液、固两平衡相中熔质浓度之比值 ,即

k0 = cS/ cL (4 6)

式中  cS , cL——— 固、液相的平衡浓度。

假定液相线与固相线为直线 ,则 k0 为常数 ,如图 4 6 所示。

图 4 6  两种 k0 情况

( a ) k0 < 1 ;  ( b ) k0 > 1
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为了便于研究 ,取一成分为 c0 的固熔体合金圆棒 , 假定合金圆棒自左端向右逐渐凝固 ;

固 液界面保持平直 ; 在所研究的成分范围之内 ,固、液相线均可看成是直线。如果冷却达到平

衡状态 ,即液、固相内的熔质都能完全混合 ,虽然刚开始结晶出来的固体成分是 c0 k0 ,但是到凝

固结束时 ,各部分固体的浓度都变为 c0 ,不产生成分偏析 ,如图 4 7 中的 a所示。实际上 ,平衡

凝固难以达到 ,尤其是没有足够的时间使固相成分扩散均匀。一般金属稍低于熔点时 ,熔质原

子在液体中扩散系数为 5× 10
- 5

cm
2
/ s ,而在固体中的扩散系数为 10

- 8
cm

2
/ s。所以 ,在分析实

际凝固问题时 ,不考虑固相内部的原子扩散 ,而仅讨论液体中由于扩散、对流或进行搅拌所造

成的熔质混合现象。通常称这样的凝固过程为正常凝固过程。

查尔默斯 ( Chalmers ) 等人研究了固熔体合金在定向凝固过程中 , 熔质原子的重新分布。

他们认为固熔体合金的正常凝固大致归为以下三种情况。

4. 2. 4. 1  液相内熔质完全混合

在缓慢结晶条件下 , 液相内熔质原子的混合除了依靠扩散外 ,还借助于对流及搅拌的方

式 ,以达到熔质原子的完全混合。设合金的熔质含量为 c0 ,合金棒全长为 L ,已凝固部分的长度

为 z(见图 4 8) ,当凝固分数为 fS ( fS = z/ L ) 时 ,固、液相界面处固相和液相的成分分别为 cS

和 cL , cS = k0 cL。如果此时再凝固 d fS ,则排出的熔质为

( cL - cS ) d fS = cL (1 - k0 ) d fS (4 7)

这部分熔质将均匀分布在液相中 ,因此液相中熔质的增量Δc 为

Δc = (1 - fS ) dcL (4 8)

以上两式应相等 ,经整理后可得

dcL/ cL = ( 1 - k0 ) d fS/ ( 1 - fS ) (4 9)

上式积分后并根据边界条件 ( fS = 0 时 , cL = c0 ) 得

cS = k0 c0 ( 1 - z/ L)
k
0

- 1
( 4 10)

此式即为该结晶条件下 ,合金圆棒结晶完毕时 ,其成分的分布方程。合金凝固后的熔质分布曲

线见图 4 7 中的 b。

图 4 7

 

 

 

 

 

原始浓度为 c0 ( k0 < 1) 的合金熔液在

凝固后得到的熔质分布曲线
a— 平衡凝固 ;  b— 熔液中熔质完全混合 ;

c— 熔液中熔质只借扩散而混合 ;

d— 熔液中熔质部分地混合

图 4 8

 

 

 

 

 

液相成分保持均匀时
固相成分的分布
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图 4 7 中的 b表明 ,在缓慢结晶条件下 ,圆棒开始结晶的左端 ,熔质原子浓度低于合金的

平均成分 c0 ;而圆棒结晶终了的右端 ,熔质原子却严重偏聚 ,远高于合金的平均成分。这种沿长

度方向上存在的熔质偏析现象 ,称为宏观偏析。应该指出 ,这种宏观偏析是合金圆棒顺序缓慢

结晶形成的 ,它和快速结晶时形成的枝晶偏析是两个不同的概念。

4. 2. 4. 2  液相内熔质原子部分混合

在较快结晶条件下 ,液相中熔质原子只能部分混合。这是由于凝固时 ,液体黏度低 , 密度

高 ,总会有一定的自然对流促使熔质混合。但是当液体在管子中流动时有一个基本特性 :管子

中心部分液体流速很大 ,但靠近管壁处流速却几乎为零。即在管壁处有一层无流动的边界层。

这种边界层在凝固时液 固界面处的液体中也同样存在着。在界面的法线方向不可能有原子的

对流传输 ,在边界层中 ,熔质只能通过扩散传输到边界层外面的对流液体中去。而扩散往往不

能把凝固时所排出的熔质原子同时都输送到对流的液体中 ,结果在边界层造成了原子的聚集。

在上述结晶条件下 ,液 固界面处的液相与固相内熔质原子的分布 ,如图 4 9所示。从图中

可见 ,在液 固界面移动的开始阶段 ,液相内熔质原子富集浓度迅速上升 ,相应的界面上固相的

浓度也必然迅速上升 [ ( cS ) i = k0 ( cL ) i ]。在边界层中熔质原子富集到一定程度后 ,熔质原子从

界面固体一侧向边界层内流入的速率 ,与从边界层向液体中流去的速率相等时 ,边界层熔质富

集的程度不再上升 ,达到稳定阶段 , 即 ( cL ) i/ ( cL )B 为常数。达到稳定状态后的凝固过程 ,称为

稳态凝固过程。我们把凝固开始直到这种熔质富集区稳定建立为止的这段长度 ,称为初始过渡

区。在稳态凝固过程中 ,常采用有效分配系数 ke ,它被定义为

ke = ( cS ) i/ ( cL ) B ( 4 11)

图 4 9  液相内熔质部分混合
(a ) 结晶时 ,液、固相内的成分分布 ;  ( b ) 结晶后 ,整个圆棒内的成分分布
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在液相内熔质原子部分混合条件下 ,固熔体中熔质浓度分布可用下式表示。

cS = ke c0 ( 1 - z/ L) k
e

- 1 ( 4 12)

凝固后熔质分布曲线如图 4 7 中的 d所示。比较 d与 b曲线 ,可以看出 ,由于边界层熔质原子

的富集 ,而使宏观偏析程度减小。

4. 2. 4. 3  液相内的熔质仅通过扩散混合

在很快结晶条件下 ,由于液 固界面推进很快 ,边界层熔质的富集浓度迅速上升。当液相一

图 4 10  液相内熔质原子很少或无混合

(a ) 结晶时 ,液、固相内的成分分布 ;

( b ) 结晶后 ,整个圆棒内的成分分布

方浓度达到 c0 / k0 时 , 固相的熔质浓度提高到

c0 ,而又不足以将边界层以外液相成分 ( cL ) B 提

高到合金的平均成分以上。所以当初始过渡区

形成以后 , 边界层熔质浓度一直保持不变 (见

图 4 10 (a) ) , 新形成的固相成分保持为 c0 ,即

达到了稳态 ,直到凝固接近末端时 ,液相扩散受

阻 ,界面处液相的成分再次迅速增加 ,其熔质分

布如图 4 10 ( b) 所示。这种结晶条件相当于有

效分配系数 ke = 1 的情况 ,故 cS = 1× c0 [1 -

( z/ L) ]
1 - 1

= c0。此式表明 ,在很快结晶条件下 ,

圆棒上的宏观偏析很少 ,甚至于无偏析。仅在凝

固终了 ,最后剩余的少量液体 , 由于扩散受阻 ,

其浓度迅速升高 ,形成一个终端瞬态区 ,其长度

也只有几厘米。

综上所述 ,固熔体合金棒凝固速度不同 ,熔

质的混合情况不同 ,可以形成不同的宏观偏析。

在实际生产中 , 只有在很快结晶条件下宏观偏

析才很小甚至没有 ;在缓慢结晶条件下 ,固熔体

合金棒的宏观偏析最严重 ;在较快结晶条件下 ,宏观偏析程度介于前两种情况之间。

4. 2. 4. 4  区域熔炼

上述指出 ,正常凝固可使固熔体合金棒开始凝固部分获得提纯效果。20世纪 50年代初期 ,

人们就利用这一原理 ,通过区域熔炼提纯金属。区域熔炼不是一次把金属棒全部熔化 ,而是沿

棒的长度方向逐渐从一端向另一端顺序地进行局部熔化 ,如图 4 11所示。区域熔炼一次 ,就会

使圆棒中的杂质从一端向另一端富集。如果反复进行多次 ,就可使金属材料获得高度的提纯。

例如 ,对 k0 < 0. 1 的合金圆棒 ,只需反复进行五次区域熔炼 ,即可将圆棒的前半部分中的杂质

平均含量降低至千分之几。这种方法已广泛用于需要高纯度的半导体材料、金属及金属化合物

等的提纯。

§4. 2. 5  成分过冷与固熔体的组织

纯金属结晶时熔点不变 ,液体的过冷度完全取决于实际温度的分布 ,这种过冷称为热温过

冷。Chalmers 等人研究发现 ,固熔体合金结晶时 ,在一定条件下 ,熔质原子在液 固界面前沿液

相内的分布会发生变化 ,液相的熔点也随着改变 ,并使过冷度深入液相内部。这种由于液相成

分改变而形成的过冷 ,称为成分过冷。
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图 4 11  由区域熔炼而得到的沿金属棒的成分变化 , n为区域熔炼次数

4. 2. 5. 1  成分过冷的形成

假设具有 c0 成分的合金定向凝固时 ,平衡分配系数为 k0 , 熔质仅靠扩散混合而达到稳态

凝固时 ,液 固界面前沿液相中熔质的分布如图 4 12( a) 中的曲线所示。为了便于研究 ,找出 4

个点 (代表微区 ) 1 , 2 , 3 , 4 ,它们表示离界面不同距离处液相的熔质浓度。根据这 4 个点的浓度

大小 ,可以找到它们在相应的二元相图中的位置 ,如图 4 12 ( b) 所示 ,进而确定其平衡凝固温

度 (亦即熔点 )。将平衡凝固温度描绘在温度与距离的坐标上 ,如图 4 12 (c) 所示。该图说明界

面处的熔点最低 ,随着离界面距离的增加 ,熔点不断升高 ,达到一定距离后 ,保持原始成分的熔点。

图 4 12  成分过冷形成示意图
(a ) 熔质分布曲线 ;  ( b ) A B匀晶相图 ;  ( c ) 熔点分布曲线 ;  ( d ) 实际温度分布曲线 ;  ( e ) 成分过冷
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液 固界面前沿的液相通常具有正的温度梯度 ,如图 4 12( d) 所示。图中 1′, 2′, 3′, 4′表示

离界面不同距离的实际温度。如果把图 4 12( c) 与图 4 12 ( d) 绘在同一坐标上 , 即得

图 4 12 (e)。该图中各微区熔点的连线与实际温度分布曲线之间所包围的区域就是成分过冷

区 (阴影线部分 )。

成分过冷区是两端小而中间大。其垂直方向表示过冷度的大小 ,水平方向表示成分过冷区

的宽度。由于晶体长大时液 固界面前沿所需要的动态过冷度很小 , 故成分过冷度的大小实际

意义不大 ,但成分过冷区的宽度却十分重要 ,它将决定固熔体凝固时的组织形态。

4. 2. 5. 2  成分过冷的控制

由成分过冷的图解 (见图 4 12 (e) ) 可以看出 , 成分过冷区是由两条曲线围成。一条是

液 固界面前沿液相中不同熔质含量的液相开始凝固温度的连线 , 一条是界面前沿液相中的

实际温度分布曲线。如果用数学方程表示出这两条曲线 ,并让方程中的实际温度低于熔点 ,经

过计算 ,便可得出产生成分过冷的条件为

G
R

<
mc0

D
1 - k0

k0
( 4 13)

式中  G——— 温度梯度 (指液 固界面前沿液相中的实际温度分布 ) ;

R——— 结晶速度 ;

m——— 相图上液相线的斜率 ;

D——— 液相中熔质的扩散系数 ;

k0——— 平衡分配系数。

上式表明 ,影响成分过冷倾向大小的因素可分为两类 :一类是实验可控制的参数 , G和 R。

当 G值较小或 R值较大时 ,都容易产生成分过冷 ;另一类是合金固有的参数 , m和 k0。当液相线

较陡 ,平衡分配系数较小 ( k0 < 1) 时 ,也容易产生成分过冷。

4. 2. 5. 3  成分过冷对固熔体生长形态及组织的影响

固熔体合金凝固时 ,在正温度梯度下 ,由于固 液界面前沿液相中存在成分过冷 ,并随着成

分过冷度从小变大 ,其界面生长形态将从平直界面向胞状和树枝状发展 ,如图 4 13 所示。

图 4 13  成分过冷对组织形态的影响 图 4 14  固熔体胞状生长与熔质原子的扩散

假设液 固界面前沿不产生成分过冷 ,固熔体结晶时完全依靠热温过冷 ,则界面生长呈平

面状 ,凝固后的组织是一个一个的晶粒。如果液 固界面前沿液相内有较小的成分过冷区 ,那么
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平面状生长就不稳定了。当液 固界面上形成某些突起部位并首先伸向成分过冷区内时 , 如

图 4 14 所示 ,突起部位的前沿液相内熔质大量富集。这样 ,熔质原子既向前扩散 ,也向两边凹

陷处扩散。由于凹处浓度增高 ,熔点必然降低 ,过冷度减小 , 其生长速度变慢 ;而凸起尖端将伸

入到成分过冷区 ,故加速凸起超前生长。超前生长的最大距离不能超过成分过冷区 (一般为

0. 1 ～ 1. 0 mm)。这样便形成一个较稳定的凹处界面 ,它与突起界面平行向液相中发展 ,形成

胞状组织。

固熔体的胞状组织 , 如图 4 15 所示。其组织是由互相平行的棒状晶体所组成 (见

图 4 15 ( b) ) , 棒状晶体的横向呈六角形 (见图 4 15 (a) )。如果在生长过程中 ,成分过冷区稍

有增大 ,则会形成典型的胞状树枝晶组织。

图 4 15  规则的胞状组织 (未抛光 ,未浸蚀)  × 150

(a ) 横向 ;  ( b ) 纵向

如果成分过冷区较大 ,则胞状生长变得不规则 ,并逐渐过渡到树枝状方式生长。这时一旦

在液 固界面上生成一个凸起 ,它就一直伸到液相深处形成树枝的主干。在主干生长过程中 ,它

的侧面由于液 固界面前沿液相中熔质原子富集 ,也会出现成分过冷。一旦形成突起 ,就会长成

分支 ,形成树枝状组织 ,见图 4 16 (c) , ( d)。

应该指出 ,在实际生产中 ,这些组织形态主要受温度梯度与结晶速度所控制 ,如图 4 16所

示。因为呈平直界面生长 ,需要的温度梯度很大 ,一般难于达到。固熔体合金凝固通常是形成胞

状树枝晶或树枝晶。

【例题 4. 2. 1】  今有两个形状、尺寸相同的铜镍合金铸件 ,一个成分为 wNi = 0. 90 ,一个

成分为 wNi = 0. 50 ,铸造后自然冷却。

(1 ) 凝固后哪个铸件中的微观偏析较为严重 ?

(2 ) 哪种合金成分过冷倾向较大 ?

(3 ) 室温下哪个铸件的硬度较高 ?

解  (1 ) 铸件的偏析程度与合金相图有关。一般液相线与固相线之间的垂直距离较大 ,说

明合金的结晶温度范围大 ;液相线与固相线之间的水平距离越大 ,结晶时两相成分的差别就越

大 ,偏析就严重。所以在 wNi 为 0. 50 的合金铸件中 ,微观偏析严重。

(2 ) wNi 为 0. 50 的合金 ,成分过冷倾向大。因为出现成分过冷的条件为
G
R

<
mc0

D
1 - k0

k0
,
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所以当其他结晶条件相同时 , c0 越大 ,就越容易产生成分过冷。

(3 ) 固熔体的硬度一般是随着熔质含量的提高而增大 ,所以 wNi 为 0. 5 的铸件硬度略高。

( a ) ( b )

(c ) ( d)

图 4 16  Cu Al合金 ( wCu = 0 .045) 定向结晶生长形态  × 45

(a ) 平面状 : G = 135 ℃/ cm , R = 1 . 19μm/ s;  ( b) 胞状 : G = 128 ℃/ cm , R = 7. 3μm/ s ;

( c ) 柱状树枝 : G = 36 . 2 ℃/ cm , R = 57. 4μm/ s;  ( d) 等轴树枝 : G = 21 .7 ℃/ cm, R = 257μm/ s

§4. 3  二元共晶相图

大多数二元合金在固态并不能完全互熔 ,而只能部分地互熔 ,形成有限固熔体 ,并具有共

晶转变。这类相图出现在 Pb Sn , Al Si, A l Cu , Mg Si, Al Mg等合金中。在科研与生产中

二元共晶相图应用十分普遍。现以 Pb Sn 相图为例进行讨论 ,说明如何分析和应用二元共晶

相图。

§4. 3. 1  相图分析

一般的二元共晶相图如图 4 17 所示。相图中有三个基本相 ,即液相 L、固熔体相α及β。α

相是 Sn 熔于 Pb中形成的固熔体 ;β相是 Pb熔于 Sn 中形成的固熔体 ;液相 L是 Sn和 Pb在高
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温下互相熔解形成的液熔体。在相图上与之相对应的有三个单相区 ;各个单相区之间有一个两

相区 ,故有三个两相区 ,即 L +α, L +β,α+β;三个两相区中间有一个三相区。相图中的水平线

MN 即为α+β+ L 三相共存区。

图 4 17  P b Sn 二元相图

所谓共晶转变 ,是指具有 E点成分的液相 ,当在冷至 tE 温度时 ,将同时结晶出两个成分不

同的固相 (如 M点成分的α相与 N 点成分的β相 )。其共晶反应式为

L E

t E

αM +βN

图 4 18  P b Sn 二元共晶组织

发生共晶反应的温度 tE 称为共晶温度。由于成

分在MN 范围内的合金 ,冷却到 tE 温度时都会

发生共晶反应 ,故把MN 线称为共晶线。发生共

晶转变的液相成分点 E, 称为共晶点或共晶成

分。共晶反应的产物是两个固相的混合物 ,称为

共晶体或共晶组织。Pb Sn 系共晶组织如

图 4 18 所示。

相图中对应于共晶点成分的合金 , 称为共

晶合金 ;成分位于共晶点以左 , M 点以右的合

金 ,称为亚共晶合金 ;成分位于共晶点以右和 N

点以左的合金 , 称为过共晶合金 ;成分位于 M

点以左和 N 点以右的合金 , 称为端部固熔体

合金。

相图中的 M点和 N 点分别表示α,β相的最大熔解度极限。随着温度的降低 ,α,β相的熔解

度将分别沿着曲线 MF 和 NG变化 ,故称这两条曲线为固熔线。

§4. 3. 2  共晶系合金的平衡凝固和组织

按照相变特点和组织特征 ,可将共晶系合金的平衡凝固分为端部固熔体合金、亚共晶合

金、共晶合金、过共晶合金四类合金的凝固。只要掌握了这四类合金的凝固过程 ,就会对该系中

任意一个合金的平衡凝固过程进行分析。现举例说明各类合金的凝固过程和组织特征。
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4. 3. 2. 1  端部固熔体合金

以 Sn Pb合金 ( wS n = 0 .1) 为例。首先画出该合金的冷却曲线 ,如图 4 19( b) 所示。当该

合金冷却至 t1 温度时 ,从液相中开始结晶出α固熔体 ,冷至 t2 温度时 ,结晶完毕 ,为单相固熔体

晶粒。这一凝固过程与前述匀晶转变过程完全一样。在 t2 - t3 温度区间冷却时 ,没有相变发生 ,

组织没有变化。冷至 t3 温度遇到固熔线 ,在随后冷却时 Sn在α中的熔解度将不断减少 ,多余的

Sn 就以β固熔体的形式从α中析出。在从 t3 冷至 t4 温度时 ,α和β相的平衡成分分别沿着 MF

线与 NG线 (见图 4 17) 变化。这种由过饱和固熔体分离出另一种相的过程 ,称为脱熔转变 (反

应 )。脱熔相一般称为次生相 ,如前述次生相β,并以βⅡ 表示。

图 4 19  Sn Pb 合金( wSn = 0 .1) 的结晶

( a ) 结晶过程 ;  ( b ) 冷却曲线及组织变化示意图

该合金的室温组织为α+βⅡ 。βⅡ 一般分布在原α晶界上 ,有时在晶内也析出。次生相是从

  图 4 20  Sn Pb合金 ( wSn = 0. 1) 平衡结

晶后的组织

固相中析出 , 所以相界圆滑 , 呈细小颗粒状。如

图 4 20 所示。

合金中第二相的存在会影响合金的性能。如

果第二相硬度较高 ,并且呈弥散状分布时 ,则会使

合金强化 ;若第二相沿晶界呈网状分布则会降低

合金的塑性。第二相的形态和分布 ,可以通过热处

理来控制。

4. 3. 2. 2  共晶合金 ( wS n = 0 .619 )

Sn Pb合金 ( wSn = 0 .619 )属于共晶合金。当

冷至共晶温度时 ,发生共晶转变 :

Lw
Sn

= 0 .619

183 ℃
αw

Sn
= 0 .19 +βw

Sn
= 0 .975 ,全部凝固成

共晶组织 ,也称共晶体 ,以 (α+β)共 表示。显然 ,共

晶体是由两个相组成。两个相的相对量可由杠杆定律计算

—621—



αM = EN
M N
× 100% = 0. 975 - 0. 619

0. 975 - 0. 19
× 100% = 45 .4%

βN =
ME
M N
× 100% =

0. 619 - 0. 19
0. 975 - 0. 19

× 100% = 54 .6%

共晶转变完成后继续冷却时 ,共晶体中的α与β相都要发生脱熔转变 ,分别析出βⅡ 和αⅡ。

由于共晶体中的次生相常依附共晶体中的同类相析出 ,所以在显微镜下难以辨别。共晶合金在

室温下的组织 ,见图 4 18。图中黑色为α相 ,白色为β相 ,两相呈片层交替分布。

4. 3. 2. 3  亚共晶合金 ( wS n = 0 .5 )

成分位于 M , E之间的 Pb Sn 合金都属于亚共晶合金 ,它们的凝固过程及其组织极为类

似。下边以 Sn Pb( wS n = 0 .5 ) 合金为例来说明。

作该合金的冷却曲线 ,如图 4 21 ( b) 所示。当合金从高温液体冷至 t1 温度时 ,开始结晶出

α相 ,随着温度降低 ,结晶出的α相增多 , L和α的成分分别沿 tA E和 tA M线变化。当冷至 t2 温

度时 ,α相的成分变至 M点 , L相的成分变至 E点。此时 ,剩余的液相发生共晶转变 ,并在冷却

曲线上形成“平台”,直至液相全部消失为止。凝固后的组织为α初 + (α+β)共晶 (α初 是指从液体

中直接结晶出来的固熔体 )。

图 4 21  Sn Pb 合金( wSn = 0 .5) 的结晶

( a ) 结晶过程 ;  ( b ) 冷却曲线及组织变化示意图

凝固后继续冷却 ,α和β相都要发生脱熔转变。所以室温下合金的组织为α初 +βⅡ + (α+

β)共晶。这里共晶体中析出的次生相在显微镜下不能辨认 , 故不必标出。该合金的显微组织如

图 4 22 所示。图中黑色树枝晶为初生α固熔体 ,由于从液体中直接结晶生成 ,故比较粗大 ;分

布在树枝间隙中黑白相间的组织为 (α+β) 共晶体。从相图上看 ,该合金室温下仍处在α+β两

相区内 ,所以它是由α和β两个相所组成。

在分析显微组织时 ,应该注意组织组成物与相组成物的区别。组织组成物是在结晶过程中

形成的、有清晰轮廓的独立组成部分。如上述组织中的α初 ,βⅡ , (α+β)共晶 等都是组织组成物 ;
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图 4 22  亚共晶合金 ( wSn = 0 .5 ) 的组织

而相组成物是指组成显微组织的基本相 , 它

有确定的成分及结构 ,但没有形态的概念。上

述组织中的α相、β相等即为该合金的相组

成物。

对于合金中组织组成物的相对量 , 可以

根据相平衡的概念 , 利用杠杆定律间接地计

算。例如对于 Sn Pb合金 ( wS n = 0 .5 ) ,室温

下组织组成物的相对量为

(α+β) 共晶 =
Mt2

ME
=

0. 50 - 0. 19
0. 619 - 0. 19

× 100% =

72 .26 %

βⅡ =
t2 E
M E
× FM

FG
× 100% =

0. 619 - 0. 50
0. 619 - 0. 19

× 0. 19 - 0. 02
0. 985 - 0. 02

× 100% = 4 .87 %

α初 =
t2 E
M E
× 100 % - βⅡ % = 22 .87%

4. 2. 3. 4  过共晶合金 ( wS n = 0 .7 )

过共晶合金凝固过程和组织特征与亚共晶合金相类似 ,也是先析出初晶 ,然后再结晶出共

晶体 ,最后是脱熔转变。图 4 23所示为 Sn Pb合金 ( wSn = 0 .7) 的结晶过程。其室温下的组织

为β初 +αⅡ + (α+β) 共晶 ,如图 4 24所示。图中β初 呈白色椭圆形 ,有树枝晶特征 ;αⅡ 数量很少 ,

呈黑色点状 ; (α+β)共晶 黑、白相间 ,分布于β初 之间。

图 4 23  Sn P b过共晶合金 ( wSn = 0 .7) 的结晶

( a ) 结晶过程 ;  ( b ) 冷却曲线及组织变化示意图
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图 4 24

 
 

Sn P b过共晶合金 ( wSn = 0 .7)

的显微组织

综上所述 ,共晶系合金的平衡凝固可分为

两种类型 :固熔体合金和共晶型合金。固熔体合

金的凝固过程主要为匀晶转变 + 脱熔转变 ,室

温下的组织为初生固熔体 + 次生组织 ; 位于

ME N 线范围内的合金 ,都属于共晶型合金。其

凝固时均有共晶转变发生 ,形成共晶体。对于亚

共晶和过共晶合金 , 共晶转变前都有先共晶初

生相的结晶 ,因而室温组织中除了共晶体外 ,还

有初晶及次生组织存在。

§4. 3. 3  共晶组织及其形成机理

共晶组织的基本特征是两相交替排列 , 但

两相的形态却差异较大 ,如图 4 25 所示 ,有层

片状、针状、螺旋状、球状等等。为什么共晶组织会呈现各种不同的形态 ?它们的形成有没有规

律 ?尽管不少人曾试图对各种共晶体组织作出简单的分类 , 但是没有一种是完全成功的。目前

认为比较合理的分类方法是根据共晶体中各相的凝固行为进行分类 ,即把共晶体的形貌与两

个相各自的熔化熵联系起来。从这一观点出发 ,可以把共晶组织分成三类 :

     ( a ) ( b ) (c )

( d ) (e )

图 4 25  典型的共晶组织形态

(a ) 层片状 ;  ( b ) 棒状 (条状或纤维状 ) ;  (c ) 球状 (短棒状 ) ;  ( d) 针状 ;  ( e ) 螺旋状

4. 3. 3. 1  粗糙 粗糙界面 (即金属 金属型 ) 共晶

这类共晶包括金属 金属共晶及金属 金属间化合物共晶。它们往往呈现简单规则的组织

形态 ,如图 4 25( a) , ( c) 等。要了解这种组织的形成 ,必须从共晶体的形核和核长大两方面来

讨论。
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共晶合金的形核也需要一定的过冷 ,设过冷至 T2 温度 (见图 4 26 )。这时过冷的液相将同

时为α,β所饱和 ,力求形核析出。一般情况下 ,总有一相领先析出 ,称为领先相。现假设领先相

是α,则α的成分为 h点 ,由于αh 中含 B组元少于原液相 L中 B组元的含量 ,故形成αh 时会排

出 B组元 ,使界面近旁液相中的 B组元增加 ,变为 L k ,这就增大了β相的过饱和度 ,于是促进β

相在α相上形核长大。β相的成分为 i点 ,而β相界面液体中的成分变为含 A 组元更高的 j点。

含 A 组元较高的 L j 又有利于析出α相 ,故α相又在β相近旁形核。这样反复的互相促进 ,交替

形核成长 ,结果就形成了α和β相间排列的晶体。

共晶成长时原子扩散是靠两相不断长大来维持。因此 , 每一相成长都受另一相的影响 ,只

有两相同时存在共同成长才称为共晶凝固。共晶凝固所构成的共晶领域 , 称为共晶晶团或

晶区。

共晶组织的粗细以共晶体中的片层厚度 (相邻两相单片厚度之和 ) 表示。实验证明 ,共晶

的片层厚度λ与其成长速率 R 的平方根成反比 ,即

λ= kR
- 1/ 2

( 4 14)

式中 , k为常数。R取决于液 固界面处的过冷度。过冷度越大 ,晶体成长速率越快 ,共晶体片层

越薄。那么 ,究竟呈片状还是呈棒状生长 ,主要取决于两个因素 :共晶中两相的体积分数及其相

界面的比界面能。

从热力学分析 ,共晶中两相的形态和分布 ,应尽量使其界面积最小、界面能最低。数学推导

可知 ,当共晶中一个相的体积分数小于 30% 时 ,在相同的凝固条件下 ,形成棒状组织的总界面

能比形成层状较低 ,故有利于形成棒状共晶 ;当一个相的体积分数在 30% ～ 50 % 时 ,有利于

形成层片状。

系统总的界面能不只是取决于总的界面积 ,而且取决于比界面能 ,即共晶形态的确定不仅

与不同形态下界面积的变化有关 ,而且因不同形态下比界面能的变化而异。当具有较低的比界

面能时 ,尽管一组成相的体积比低于 30% ,仍可形成层片状共晶 ,而不形成棒状共晶。

4. 3. 3. 2  粗糙 平滑界面 (即金属 非金属型 ) 共晶

这类共晶具有不规则的组织形状 ,如 F e C系和 A l Si系中的共晶 ,如图 4 25 ( d) 所示。

导致共晶组织呈不规则形态的主要原因是由于非金属相晶体结构上的特性不同 ,具有较高的

熔化熵和长大时明显的各向异性。比较两类共晶定向凝固的特性时 , 会发现其液 固界面的形

态差别较大 ,第一类共晶呈等温界面 , 两相排列整齐 (见图 4 27 ) , 凝固后的组织是完全规则

的 ,其层片厚度仅受成长速度的影响 ;第二类共晶则呈非等温界面 ,不但两相排列参差不齐 (见

图 4 28 ) ,非金属相本身的位向也不相同 ,且组织粗大。由于 Si相成长时的各向异性 ,就出现了

分枝长大 ,呈现出不规则的组织形态。

4. 3. 3. 3  平滑 平滑界面 (非金属 非金属型 ) 共晶

这类共晶体中 ,两个相均为平滑界面型。对于这类共晶体的凝固特点 ,目前研究较少 ,有人

认为它的显微组织很不规则。

§4. 3. 4  共晶系合金的非平衡凝固和组织

在实际生产中 ,往往冷却速度较快 ,合金凝固时的原子扩散不能充分进行 , 致使其凝固过

程和显微组织与平衡状态发生某些偏离。不了解这些情况 ,就会对实际生产产生误导。
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图 4 26

 
 
共晶凝固时的固 液界面的

平衡相浓度

图 4 27

 
 
层状共晶成长时界面前沿的

横向原子扩散

4. 3. 4. 1  伪共晶组织

在平衡凝固条件下 ,只有共晶成分的合金才能获得百分之百的共晶组织 ;而在不平衡凝固

时 ,成分在共晶点附近的合金也可能获得全部共晶组织 ,这种由非共晶成分的合金所得到的共

晶组织称为伪共晶。

图 4 28  Al Si共晶成长形貌示意图 图 4 29  伪共晶的形成

伪共晶的形成可用图 4 29 来说明。位于共晶点附近的 I合金 ,如果快冷到 t1 温度才开始

结晶 ,则形成α初 的过程被抑制。此时过冷液体既在结晶出α相的液相线之下 ,也位于结晶出β

相的液相线之下 ,故同时被α和β所饱和 ,发生共晶转变 ,形成伪共晶。形成伪共晶区域是有限

的 (见图 4 29 中的阴影区 ) ,因为过冷度不可能很大。

应该指出 ,上述由液相线所包围的伪共晶区 ,具有对称性特点。这种对称性的伪共晶区只

适合部分共晶合金 ,还有些合金的伪共晶区并不是对称分布 , 而是偏向某一方 ,如图 4 30 所

示。研究表明 ,伪共晶区的位置与共晶两相的结晶速度有关。那么什么因素影响相的结晶速度

呢 ?主要是相本身的晶体结构及其固 液界面的形态。一般来说 ,具有粗糙界面的金属基相 ,其
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生长速率随过冷度增大而明显提高 ;具有平滑界面的非金属相其生长速率随过冷度的变化较

小 ,所以伪共晶区往往偏向晶体结构复杂及具有平滑界面的相的一边。

图 4 30  伪共晶的位置

伪共晶区在相图中的位置 ,对说明合金中出现的不平衡组织有一定的帮助。例如在 Al Si

系中 ,共晶成分的 Al Si合金在铸造状态下的组织为α初 + (α+ Si )共晶 ,而不是单纯的共晶体。

这种现象可以从图 4 31所示的 Al Si合金的伪共晶区发生偏移来说明 :由于伪共晶区偏向 Si

一边 ,共晶成分的过冷液体不会落在伪共晶区内 ,故先结晶出α而使液相成分右移至 b点 ,再发

生共晶转变 ,因而 Al Si共晶合金铸造后得到了亚共晶组织。

4. 3. 4. 2  离异共晶

对于某些成分远离共晶点的亚共晶与过共晶合金 ,由于初晶的量很多 , 而共晶体的量很

少 ,在共晶转变中 ,若晶体中与初晶相同的那个相将依附在初晶上生长 ,而剩下的另一相则单

独存在于初晶晶粒的晶界处 ,从而使共晶组织特征消失。这种两相分离的共晶称为离异共晶。

钢中常见的 Fe FeS共晶 ,即为离异共晶。图 4 32 所示为 Cu Al合金 ( wC u = 0 .04 ) 中出现

的离异共晶 ,在α固熔体之间分布着共晶体 (α+ CuAl2 ) 中的 CuAl2 相。

图 4 31  Al Si合金的伪共晶区

  

图 4 32  Cu Al合金 ( wCu = 0 .04) 离异共晶

组织
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上述表明 ,合金中初晶的相对量很多 ,而共晶体的相对量很少时就会形成离异共晶。所以 ,

离异共晶可以在平衡条件下获得 ,也可以在非平衡条件下获得。

离异共晶的组织形态在进行金相分析时要特别留意。如果把枝晶间的共晶体误认为是次

生相 ,就可能对合金的工艺状态作出错误的判断 ;或者将端部固熔体合金误认为亚共晶合金。

【例题 4. 3. 1】  按下列数据 ,作出 A B 二元共晶相图。

(1 ) tA > tB ( tA , tB 分别为 A , B组元的熔点 ) ;

(2 ) L w
B

= 0 .6

tE

αw
B

= 0 .10 +βw
B

= 0 .95 ;

(3 ) B在 A中的熔解度随温度的下降而减少 ,室温时为 0 .03 B; A在 B中的熔解度不随温

度变化。

解  由题意可作出 A B 二元共晶相图 ,如图 4 33 所示。

图 4 33  A B二元共晶相图示意图

【例题 4. 3. 2】  一个二元共晶反应如下 : L w
B

= 0 .75 αw
B

= 0 .15 +βw
B

= 0 .95。求 :

(1 ) wB = 0 .50 的合金凝固后 ,α初 与共晶体 (α+β)共晶 的相对量 ;α相与β相的相对量。

(2 ) 若共晶反应后β初 和 (α+β) 共晶 各占一半 ,问该合金成分如何 ?

解  (1 ) 组织组成物的相对量为

Wα
初

=
0. 75 - 0. 50
0. 75 - 0. 15

× 100% ≈ 42%

W (α+β)
共晶

= 0. 50 - 0. 15
0. 75 - 0. 15

× 100% ≈ 58 %

  相组成物的相对量为

Wα = 0. 95 - 0. 50
0. 95 - 0. 15

× 100 % ≈ 56%

Wβ =
0. 50 - 0. 15
0. 95 - 0. 15

× 100% ≈ 44%

(2 ) 设该合金成分为 wB = x ,由杠杆定律知 :

Wβ
初

=
x - 0 .75

0 .95 - 0 .75
× 100% ≈ 50%
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x = 0 .85

该合金的成分为 wA = 0 .15 , wB = 0 .85。

【例题 4. 3. 3】  图 4 34中 , wB = 0 .40的合金进行定向凝固 ,液 固相界面保持平直 ,液相

成分始终保持均匀 ,固相中的扩散忽略不计。

(1 ) 求凝固后的金属棒中共晶体的相对量。

(2 ) 求此合金“平衡”凝固后共晶体的相对量。

图 4 34  A B二元共晶相图

解  (1 ) 该合金的凝固属于正常凝固过程。由相图可知 k0 =
0. 30
0. 60

= 0 .50 ,凝固后的合金

棒中 cS < wB = 0 .30 的部分都是从液相中直接凝固的α固熔体。当到达共晶温度时 ,液 固相

界面上液相的成分 wB = 0 .60 ,故剩余液相将发生共晶反应 ,并结束其凝固过程。

由公式 cS = k0 c0 1 -
z
L

k
0

- 1

可得 0. 30 = 0 .5× 0. 40× 1 - z
L

0 .5 - 1

lg( 1 - z/ L) = - 0 .352 2

z/ L = 0 .555 6

金属棒中共晶体的相对量为

W (α+β)
共晶

= 1 - 0 .555 6 = 44 .44%

(2 ) 平衡凝固条件下 ,共晶体的相对量可按杠杆定律计算 ,即

W (α+β)′
共晶

= 0. 40 - 0. 30
0. 60 - 0. 30

× 100% = 33 .33%

【例题 4. 3. 4】  黄铜是 Cu Zn合金。若想用 85 15黄铜及锌得到 100 g 的 65 35黄铜 ,

请问在坩埚内熔化前两者的比率是多少 ?

解  每 100 g 65 35 黄铜中含有 65 g 的 Cu 及 35 g 的 Zn ,为使 85 15 黄铜含有 65 g的

Cu ,设其需要量为 x ,则

x× 85 % = 65

所以 x = 76 .5 g

依据要求 ,设需要加入的 Zn 为 y ,则
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y = 100 - 76 .5 = 23 .5 g

故需 85 15 黄铜 76 .5 g ,锌 23 .5 g。

§4. 4  二元包晶相图

当有些合金凝固到达一定温度时 ,已结晶出来的一定成分的固相与剩余的液相 (有确定的

成分 ) 发生反应生成另一种固相 ,这种转变称为包晶转变。两组元在液态无限熔解 ,固态下有

限互熔并具有包晶转变的相图称为二元包晶相图。这种相图在 Cu Sn , Cu Zn , Ag Sn , F C

等合金系中出现。下面以 P t Ag 系为例进行分析。

§4. 4. 1  相图分析

Pt Ag相图如图 4 35所示。图中表明 :两组元在液态能无限互熔 ,在固态只能部分互熔 ,

形成有限固熔体 ,并具有三相平衡包晶转变。相图中各条相变线的含意与共晶相图中的相变线

类似 ,惟独水平线 CDP 有着本质的差异。该水平线温度以上只有一个固相 ,而在此温度线上 ,

两个固相都可以分别与液相平衡。所以凡位于此线范围内的合金冷却到包晶温度时 ,都发生二

元包晶反应 : L P +αC

1 186℃
βD。水平线 CDP 称为包晶线 , P点称为包晶点。

图 4 35  Pt Ag 合金相图

包晶线与共晶线不同处在于 :共晶线为固相线 ,线上的合金在共晶温度全部凝固完毕 ,其

组织均为两相混合物 ;而包晶线仅有 CD线为固相线 ,而 DP线为非固相线 ,成分位于 CD线内

的合金包晶转变后 ,其组织为两相混合物 ;而成分位于 DP 线内的合金包晶转变后 ,还有过剩

的液相 ,它将在继续冷却时凝固成单相β。知道了这些区别 ,在学习共晶合金凝固的基础上 ,就

可以借助相图分析包晶合金的平衡凝固和组织。
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§4. 4. 2  包晶合金的平衡凝固和组织

所有位于 C点以左及 P 点以右的合金都属于固熔体合金 ,其凝固过程与匀晶相图中合金

的凝固一样 ;包晶反应结束后继续冷却时的相转变与共晶合金类似 ,故不再赘述 ,这里着重讨

论具有包晶转变合金的凝固特点。

4. 4. 2. 1  wAg = 0 .424 的 Pt Ag合金

由图 4 35可以看出 ,该合金Ⅰ自液态冷却到 t1 温度时 ,开始从液相中结晶出α。在继续冷

却过程中 ,α相数量不断增多 ,液相不断减少。

温度降至 1 186℃ 时 ,α相的成分达到 C点 ,液相 L 的成分达到 P点 ,此时发生包晶转变 :

L P +αC βD

该合金包晶转变结束时 ,液相和α相正好全部转变为固熔体β。继续冷却时 ,β中将析出αⅡ 。室

温下合金的组织为β+αⅡ ,如图 4 36 所示。

在进行包晶转变时 ,β相依附于α相的表面形核 ,并消耗 L相和α相而生长。显然 ,包晶转变

也是新相β的形核和核长大的过程。当温度略低于包晶温度 tP 时 ,开始从 LP 中结晶出βD ,β将

在α的表面形核并长大。当在α表面形成一层β时 ,α的成分为αC ,β的成分为βD ,液相的成分为

LP。这样 ,各相界面都存在浓度梯度 ,促使 Ag 原子从液相经β相向α中扩散 ,而 Pt原子从α相

经β相向液相中扩散。扩散的结果 ,破坏了原来的相界平衡。为了维持原来的相界平衡 ,就必须

有相界移动 ,即 L/β界面向 L中移动 ,以提高界面前沿液相中 Ag的浓度 ;β/α界面向α中移动 ,

以提高界面前沿α中 Pt 的浓度。相界移动的结果 ,使相界处两相的平衡恢复。相界平衡 ,又引起

原子在相间的浓度差 ,促使原子扩散 ,扩散的结果破坏了相界平衡 ,引起相界移动 ,达到新的平

衡⋯⋯ 所以 ,β相的长大是相界扩散移动的过程。此即包晶转变的机理。

图 4 36  合金 Ⅰ 的平衡凝固示意图

D点成分的合金 ,包晶转变开始前为 L P 与αC 两相平衡 ,其平衡相的相对量为

WL =
0. 424 - 0. 105
0. 663 - 0. 105

× 100% ≈ 57 .2 %

Wα =
0. 663 - 0. 424
0. 663 - 0. 105

× 100 % ≈ 42 .8%

两个相的相对量之比为 WL/ Wα≈ 1 .33。这样的合金包晶反应后全部转变为β,无 L,α相剩余。

可以推断 ,包晶转变开始前两个平衡相的相对量之比如果不是 1. 33 ,那么 ,包晶转变后要么是

L相剩余 ,要么是α相剩余。

4. 4. 2. 2  其他包晶合金的平衡凝固

除 D点成分的合金外 ,包晶线上其他合金的凝固可分为两种类型 :在图 3 35 所示中 ,位
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于 CD线内的合金 (如Ⅱ合金 )及位于 DP线内的合金 (如Ⅲ合金 )。它们的凝固过程与 D点成

分的合金相类似 ,其区别在于 : CD 线内的合金 ,包晶转变后有α相剩余 ,室温下合金的组织为

α+β+αⅡ +βⅡ (见图 4 37) ;位于 DP 线内的合金 ,包晶转变后有液相 L剩余 ,此剩余液相随

温度降低将直接结晶为β相。室温下合金的组织为β+αⅡ (见图 4 38 )。

图 4 37  合金 Ⅱ 的平衡凝固示意图

图 4 38  合金 Ⅲ 的平衡凝固示意图

§4. 4. 3  包晶合金的非平衡凝固和组织

由于包晶转变时 ,β相依附在α相表面形成 ,并很快将α相包围起来 ,从而使α相和液相被

分隔开。欲继续进行包晶转变 ,则必须通过β相层进行原子扩散 ,液相才能和α继续相互作用形

成β相。固相中原子的扩散比液相中困难得多 ,所以包晶反应速度非常缓慢。如果合金冷却速

度较快 ,包晶转变就将被抑制 ,剩余的液体在冷却至包晶温度以下时 ,将直接结晶为β相 ,未转

变的α相就保留在β相中间。

图 4 39 (a) 所示为富 Sn端的 Cu Sn相图。对于 Cu Sn合金 ( xS n = 0 .65) ,若平衡凝固 ,

室温下的组织为η初 + (η+ Sn )共晶 。当冷却较快时 ,将得到图 4 39 ( b) 所示的组织。对于这种组

织 ,可以借助相图 4 39 (a) 作以说明 :当 Cu Sn合金 ( xS n = 0 .65) 冷至液相线温度以下时 ,开

始结晶出树枝状的ε初 ,随着温度的降低 ,ε初 的数量不断增加。当冷至 415 ℃ 时将发生包晶转

变 , L +ε初
415℃
η。显然 ,此反应不能完全进行。当温度降至 415 ℃以下时 ,将由剩余的液体直

接结晶出η,并依附在由于包晶反应不完全而剩余的ε初 进行长大。当温度降至 227 ℃时 ,剩余

的液相将以共晶反应 L
227℃

(η+ Sn)共晶 而告终。综上所述 ,该合金非平衡凝固后的组织为

ε初 +η+ (η+ Sn)共晶 ,如图 4 38 ( b) 所示。白色为ε,白色中间的灰色组织为ε初 ,白色外面的基

体为 (η+ Sn )共晶 。

这种由于包晶转变不完全性而产生的组织变化与成分偏析现象 ,称为包晶偏析。包晶偏析

在一些包晶转变温度较低的合金中最易出现。它也可以用扩散退火来减少或消除。
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(a )                        ( b)

图 4 39  Cu Sn 相图以及 Cu Sn 合金( xSn = 0 .65) 的非平衡组织

【例题 4. 4. 1】  一种由 wSiO
2

= 0 .90 与 wAl
2

O
3

= 0 .10 所组成的物质 ,从 1 800 ℃ 以极缓

慢的速率冷却至 1 400 ℃。请问在冷却过程中共有哪几种相出现 ?

解  SiO2 Al2 O3 相图如图 4 40 所示。

图 4 40  SiO2 Al2 O3 相图

非金属类相图的使用方式与金属的相同。惟一的差异是前者建立平衡所需的时间较长

1 800 ～ 1 700 ℃   只有液相

1 700 ～ 1 587 ℃ 液相 + 红柱石 ( Al6 Si2 O1 3 )

1 587 ℃ 液相 + 红柱石 + 白矽石 ( SiO2 )

1 587 ～ 1 470 ℃ 红柱石 + 白矽石

1 470 ℃ 红柱石 + 白矽石 + 鳞石英

< 1 470 ℃ 红柱石 + 鳞石英 ( SiO2 )
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注 :纯矽石有三种常见的同素异形体 ,在高温时为白矽石和鳞石英 ,在低温时则为石英。

【例题 4. 4. 2】  在图 4 41 所示相图中 ,请指出 :

(1 ) 水平线上反应的性质 ;

(2 ) 各区域的组织组成物 ;

(3 ) 分析合金 Ⅰ ,Ⅱ 的冷却过程 ;

(4 ) 合金 Ⅰ ,Ⅱ 室温时组织组成物的相对质量表达式。

图 4 41  A B二元相图

解  (1 ) 高温区水平线 knj 为包晶线 ,包晶反应 : L j +δk →αn

中温区水平线 gd′h 为共晶线 ,共晶反应 : Ld′ →αg +βh

(2 ) 各区域组织组成物如图 4 41 中所示。

(3 ) Ⅰ 合金的冷却曲线和结晶过程如图 4 42 所示。

1 ～ 2 ,均匀的液相 L。

2 ～ 3 ,匀晶转变 , L →δ,不断结晶出相。

3 ～ 3′,发生包晶反应 L +δ→α。

3′～ 4 ,剩余液相继续结晶为α。

4 ,凝固完成 ,全部为α。

4 ～ 5 ,为单一α相 ,无变化。

5 ～ 6 ,发生脱熔转变 ,α→βⅠ。室温下的组织为α+βⅠ 。

Ⅱ合金的冷却曲线和结晶过程如图 4 43 所示。

1 ～ 2 ,均匀的液相 L。

2 ～ 3 ,结晶出α初 ,随温度下降 ,α相不断析出 ,液相不断减少。

3 ～ 3′,剩余液相发生共晶转变 L →α+β。

3′～ 4 ,α→βⅠ ,β→αⅡ ,室温下的组织为α初 + (α+β) 共 +βⅠ 。
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图 4 42  Ⅰ 合金的冷却曲线

图 4 43  Ⅱ 合金的冷却曲线

(4 ) 室温时 ,合金Ⅰ ,Ⅱ 组织组成物的相对量可由杠杆定律求得。

合金Ⅰ :

       mα =
ec
eb
× 100%
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mβ
Ⅰ

= cb
eb
× 100%

合金Ⅱ :

       mα =
d′i
d′g
× 100% - βⅠ

m(α+β)
共

=
ig

d′g
× 100 %

mβ
Ⅰ

=
bg′
be
×

d′i
d′g
× 100%

§4. 5  其他二元相图

除以上讨论的匀晶、共晶、包晶等三种基本二元相图外 ,还有其他类型的二元相图。这些相

图要么是由基本相图派生出来的 ,要么只要稍加说明 ,就可掌握和运用。

§4. 5. 1  形成化合物的二元相图

两组元间形成化合物时 ,可根据其稳定性分为稳定化合物和不稳定化合物两种。所谓稳定

化合物是指具有固定的熔点 ,在熔点以下保持固有的结构而不发生分解 ;而不稳定化合物当加

热至一定温度时 ,不是发生本身的熔化 ,而是分解为两个相。两种化合物在相图中有着不同的

特征。

图 4 44所示为 Mg Si相图。Mg和 Si可形成稳定化合物 Mg2 Si,在相图中表示为一条垂

直线 ,说明该化合物的成分是固定的 , 且有确定的熔点 (1 087 ℃ )。这种化合物在相图上可以

看做一个独立组元。这样 , Mg Si相图就可看做是由 Mg Mg2 Si及 Mg2 Si Si所组成的相图 ,

对于这两个简单的共晶相图我们是不难进行分析的。

图 4 44  Mg Si相图

图 4 45所示为 Cu Zn相图。Cu和 Zn可以形成一系列不稳定化合物β,γ,δ,ε等。这些不

稳定化合物都是由包晶转变形成的。可以认为 ,所有由包晶转变形成的中间相均属于不稳定化

合物。不稳定化合物不能视为独立组元而把相图划分为简单相图。相图中许多不稳定化合物可

以熔解组成它的组元 ,因而表现为一定的成分范围 ;如果不熔解组成它的组元 , 则在相图中为

一条垂直线。
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图 4 45  Cu Zn相图

§4. 5. 2  具有三相平衡恒温转变的其他二元相图

二元系中的恒温反应可归纳为两种基本类型 :分解型和合成型。前边学习过的共晶转变即

为分解型 ,而包晶转变即为合成型。此外 ,还有一些常见的图形类型。

4. 5. 2. 1  分解型恒温转变相图

(1 ) 具有共析转变的相图  后面图 4 52 所示为 Fe Fe3 C 相图。图中 PS K 水平线即为

共析线 , S点为共析点。共析转变式可写为 rS

727℃
αP + Fe3 C。与共晶转变的区别在于它是由

一个固相在恒温下转变为另外两个固相。由于是固态转变 , 其原子扩散比共晶转变时困难 ,因

而需要较大的过冷。共析转变的组织也为两相交替排列的混合物 ,但比共晶组织细密。共析转

变对合金的热处理强化有重大意义 ,特别是钢及钛合金中的马氏体相变就是以共析转变为基

础的。

(2 ) 偏晶相图  图 4 46 所示为具有偏晶转变的相图。其特点是在一定的成分和温度范

围内 ,两组元在液态下也只能有限熔解 ,存在两种浓度不同的液相 L1 和 L2。

在一定温度下从 L1 中同时分解出一个固相与另一种成分的液相 L2 ,且固相的相对量总是

偏多 ,故称为偏晶转变。Cu Pb相图中 955 ℃发生偏晶转变 : L1

955℃
L2 + Cu。具有偏晶转变

的二元系还有 Cu O , Mn Pb , Cu S系等。

(3 ) 熔晶相图  某些合金结晶过程中 ,当到达一定温度时会从一个固相分解成一个液相

和另一个固相 ,即发生固相的再熔现象。这种转变称为熔晶转变。图 4 47 所示为含微量硼的

Fe B合金在 1 381 ℃时发生的熔晶转变δ
1 381 ℃
γ+ L。此外如 Fe S, Cu Sb等合金系中

也存在熔晶转变。
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图 4 46  Cu Pb二元相图

图 4 47  Fe B二元相图富 Fe部分

4. 5. 2. 2  合成型恒温转变相图

(1 ) 具有包析转变的相图  包析转变在图式上与包晶转变类似 ,所不同的就是包析转变
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前是一个固相与另一个固相作用 ,如图 4 47 所示。当 wB = 0 .008 1% 时 ,便发生包析转变 ,

γ+ Fe2 B
910℃
α。具有包析转变的二元系 ,还有 Fe Sn , u Si及 Al Cu 等。

(2 ) 合晶相图  二组元在液态有限熔解 ,存在不熔合线 ,不熔合线以下的两个液相 L1 和

L2 在恒定温度下互相作用形成一个固相的转变 , 称为合晶转变。具有合晶转变的相图如

图 4 48 所示。

图 4 48 表明 Na Zn 系合金在 557 ℃发生合晶转变 :

L1 + L2

557℃
β

图 4 48  Na Zn相图

§4. 5. 3  具有无序 有序转变的相图

有些二元系合金在一定成分和一定温度范围会发生有序化转变 , 形成有序固熔体。图

4 49 所示 Cu Au相图就具有无序 有序转变。图中的α′( AuCu3 ) ,α1″( AuCuⅠ ) ,α2″(AuCuⅡ )

和α�( Au3 Cu) 均为有序固熔体 ,α则为无序固熔体。需要注意 ,有些相图上的无序 有序转变是

用虚线表示 ,如图 4 45 所示中β相无序 有序转变温度 ,就是用虚线表示 (有的也用细直线

表示 )。

图 4 49  Cu Au二元相图
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§4. 5. 4  具有同素异晶转变的相图

当组元具有同素异构转变时 ,形成的固熔体也常有异晶转变。图 4 50 所示为 Fe Ti 相

图。Fe和 T i在固态均发生同素异构转变 ,故形成相图时在近铁的一边有δ γ α的固熔

体异晶转变 ;在近钛的一边有β α的固熔体异晶转变。具有固熔体异晶转变的二元系相图

还有 Fe C, Fe Cr 及 Fe Ni等。

图 4 50  Fe Ti二元相图

综上所述 ,二元相图的图式很繁杂 ,这里仅就常见的重要图式作了简单介绍 ,还有一些如

具有磁性转变、中间相转变等相图 ,请读者参阅有关书籍 ,还里不再赘述。

关于二元相图的基本形式和反应特点如表 4 1 所示。

表 4 1  二元相图的基本形式

序号 名称 图形特点 反应特点 合金实例

1 b匀晶 L→α Cu Ni

2 b共晶 L →α+β Pb Sn
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续表

序号 名称 图形特点 反应特点 合金实例

3 b包晶 L +α→β Cu Zn

4 b共析 γ→α+β Cu Al

5 b包析 α+β→γ Fe W

6 b偏晶 L1 → L2 +α Cu Pb

7 b合晶 L1 + L2 →γ Fe Sn

8 b熔晶 γ→α+ L Fe S

9 b单析 γ→γ+α Al Zn

10 y

化合物

(a ) 稳定

( b) 不稳定

L→ Am Bn

L +α→ Am Bn

  注 :其中 , 2 , 4 , 6 , 8 , 9 为共晶型 ; 3 , 5 , 7 , 10 ( b) 为包晶型。

【例题 4. 5. 1】  分析 Cu Sn合金 ( wSn = 0. 20) (见图 4 51( a) ) 平衡结晶过程 ,并说明室

温下该合金的相组成物及组织。

解  该合金平衡结晶过程如图 4 51( b ) 所示 ,从平衡结晶过程可得出该合金室温下 ,相

组成为α及ε相 ;组织为α初 +εⅡ + (α+ε)共析。
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图  4 51
( a ) Cu Sn 相图 ;  ( b ) Cu Sn 合金 ( wSn = 0 .20 ) 的冷却曲线及相变过程
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§4. 6  二元相图的分析方法

二元相图中有许多相图线条繁多 ,初看起来很复杂 ,难以分析。其实 ,这些复杂相图都是由

前述各类基本相图组合而成的。只要掌握了基本相图的特点和规律 ,就能化繁为简 ,对任何复

杂相图进行分析和应用。

§4. 6. 1  复杂二元相图的分析方法

在分析比较复杂的二元相图时 ,可参考以下步骤和方法进行。

(1 ) 首先看相图中是否存在化合物 , 如有稳定化合物 , 可视其为组元 , 把相图分成几个

区域。

(2 ) 确定单相区。单相区代表一种具有独特结构和性质的相的成分和温度范围 ,若单相区

为一根垂直线 ,则表示该相成分不变。

(3 ) 根据邻区原则确定两相区。邻区原则 :含有 P个相的相区的邻区 ,只能含有 P± 1 个

相。违背了这条原则 ,便无法满足相律的要求。两相区中的平衡相之间都有互熔度 ,只是互熔度

有大有小而已。不同温度下两相的成分将分别沿其相界线变化。

(4 ) 找出所有的三相水平线 ,根据与水平线相连的三个单相区的类别和分布特点 ,确定三

相平衡的类型。

认识了相图中的相、相区及相变线的特点之后 ,就可分析具体合金随温度改变而发生的相

变及组织变化 ,并能预测合金的性能。

§4. 6. 2  二元相图分析实例

铁碳系是一个很重要的合金系 ,它是碳钢、低合金钢及铸铁的基础。在研究和使用钢铁材

料时 ,铁碳相图是一个重要的工具。因此 ,必须理解、会用铁碳相图。

4. 6. 2. 1  相图中的相

铁碳相图主要部分是 Fe Fe3 C 相图 ,如图 4 52 所示。相图中有以下几个固相 (高温下均

为液相 L)。

(1 ) 铁素体 ,即碳在α Fe中形成的间隙固熔体 ,通常用符号α或 F表示。碳原子熔于α Fe

的八面体间隙 ,最大固熔度 (质量分数 ) 只有 0. 021 8 %。

在δ Fe中的间隙固熔体也称为铁素体 ,或称为高温铁素体 ,通常用符号δ表示。δ的最大

固熔度 (质量分数 ) 为 0. 09%。

(2 ) 奥氏体 ,即碳熔入γ Fe中形成的间隙固熔体 ,通常用符号γ或 A表示。碳原子熔于

γ Fe的八面体间隙 ,最大固熔度 (质量分数 ) 为 2. 11%。铁素体与奥氏体的力学性能相近 ,都

是软而韧。另外 ,奥氏体是顺磁相而铁素体是铁磁相 ,但在居里点 770 ℃ 以上仍是顺磁相 , 如

图4 52 中的 MO所示。科研上经常应用这一物理特性来研究钢中的各种相变。

(3 ) 渗碳体 ,即 Fe3 C,是一种间隙化合物 , 属于正交晶系 (见图 4 53)。点阵常数为 : a =

0 .452 4 nm , b = 0 .508 9 nm , c = 0 .674 3 nm。渗碳体晶体结构的立体图十分复杂 ,
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图 4 53 (a) 所示是 Fe3 C晶胞在 xO y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。可以看出 ,一个晶胞内共有 12个 Fe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 4 53( b ) 所示中将邻近的 6个 Fe原子连成三棱柱 ,中间包含 1个

C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 Fe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 4 53(c) 所示。从图 4 53 (c) 看出 ,每个

C原子有 6个邻近的 Fe原子。因此 ,每个三角棱柱有三个 Fe原子和一个 C原子 ,构成 Fe3 C 分

子式。渗碳体的熔点为 1 227 ℃ (计算值 ) ,在 230 ℃以下具有铁磁性 ,通常用 A0 表示这个临界

点。渗碳体的性能为硬而脆 , HB ≈ 800 ,塑性很差 ,延伸率接近于零。

图 4 52  Fe Fe3 C相图

渗碳体是一个亚稳定相 ,如果在高温长时间加热 ,就会发生分解 ,形成石墨。

Fe3 C 3Fe + C(石墨 )

可见 ,铁碳相图具有双重性 ,即一个是 Fe Fe3 C亚稳系相图 ,另一个是 Fe C(石墨 ) 稳定系相

图 ,两种相图各有不同的适用范围。
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图 4 53  Fe3 C的结构胞

( a ) 在 xOy 面 (即 001 面 ) 上的投影 ;

( b ) 4 个相邻的晶胞在 xOy 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

  4. 6. 2. 2  相图中重要的点和线

Fe Fe3 C相图比较复杂 ,但围绕三条水平线可将相图分解成 3个基本相图 ,在了解一些重

要的点和线的意义后分析起来就容易多了。

(1 ) 3 个主要转变

1) 包晶转变  如图 4 52所示 , F e Fe3 C相图上 H JB线为三相平衡包晶转变线 ,其反应

式为

—051—



LB +δH

1 495℃
γj

凡是 wC 在 0. 09%～ 0. 53%范围内的合金遇到 H J B线时都要进行这个转变 ,转变后获得奥氏

体组织。

2) 共晶转变  如图 4 52所示 , Fe Fe3 C相图上的 ECF线为三相平衡共晶转变线 ,其反

应式为

LC

1 148℃
γE + Fe3 C

凡是 wC 在 2. 11% ～ 6. 69% 范围的合金遇到 ECF线时都要进行共晶转变 ,共晶转变的产物

(γ+ Fe3 C) 称为莱氏体 ,用符号 Ld 表示。此组织冷却至室温时 ,则称为低温莱氏体 ,并用符号

L′d 表示 ,其组织形态如图 4 54 所示。

3) 共析转变  如图 4 52所示 , Fe Fe3 C相图上的 PS K 线为三相平衡共析转变线 ,其反

应式为

γS

727℃
αP + Fe3 C

凡是 wC 在 0. 021 8% ～ 6. 69% 范围的合金遇到 PS K 线时都要进行共析转变 ,共析转变的产

物 (α+ Fe3 C) 称为珠光体 ,用符号 P表示 ,其组织形态如图 4 55 所示。

图 4 54  莱氏体组织形态 图 4 55  珠光体组织形态

(2 ) 三条特性曲线

1) GS 线  这是一条从奥氏体中开始析出铁素体的转变曲线。由于这条曲线在共析线以

上 ,故又称为先共析铁素体开始析出线。习惯上称为 A3 线 ,或称为 A3 温度。

2) ES线  这是碳在奥氏体中的熔解度曲线。当温度低于此曲线时 ,要从奥氏体中析出次

生渗碳体 ,所以这条曲线也称为次生渗碳体开始析出线。习惯上称为 Acm 线 ,或称为 Acm 温度。

3) PQ线  这是碳在铁素体中的熔解度曲线。当温度低于此曲线时 ,要从铁素体中析出

三次渗碳体 ,所以这条线又称三次渗碳体开始析出线。

(3 ) 特性点  相图上每个特性点的温度、碳浓度及意义 ,见表 4 2。

相图中的 MO线 ( 770 ℃ ) 表示铁素体的磁性转变温度 ,常称为 A2 温度。230 ℃ 水平线表

示渗碳体的磁性转变温度。
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4. 6. 2. 3  铁碳合金结晶过程分析

工业上应用最广泛的铁碳合金均可以近似地用 Fe Fe3 C相图来分析。按照 wC 的多少 ,铁

碳合金可分为工业纯铁 ( wC 少于 0. 000 218 )、碳钢 ( wC 为 0. 000 218～ 0. 021 1)、铸铁 ( wC 大于

0. 021 1 ) ; 根据相变和组织特征可将碳钢区分为共析钢 ( wC 为 0. 007 7 )、亚共析钢 ( wC 为

0. 000 218～ 0. 007 7 )和过共析钢 ( wC 为 0. 007 7～ 0. 021 1)。同样 ,铸铁也可以分为共晶铸铁

( wC 为 0. 043)、亚共晶铸铁 ( wC 为 0. 021 1～ 0. 043 ) 和过共晶铸铁 ( wC 为 0. 043～ 0. 066 9 )。

根据碳的存在状态又将铸铁区分为白口铸铁和灰口铸铁两种。全部碳都以 Fe3 C形态存在时称

为白口铸铁 ,部分或全部碳以石墨形态存在时称为灰口铸铁。Fe Fe3 C相图中 ,碳是以 Fe3 C形

态存在 ,故为白口铸铁。现在结合 Fe Fe3 C相图 (见图 4 56 ) 分析铁碳合金室温下的组织及组

织形成过程。

图 4 56  典型铁碳合金冷却时的组织转变过程分析

表 4 2  Fe Fe3 C相图中的特性点

特性点 t/ ℃ wC/ 10 - 2 意     义

A 1 538 Í0 §纯铁的熔点

B 1 495 Í0 b.53 包晶转变时液相的成分

C 1 148 Í4 b.30 共晶点

D 1 227 Í6 b.69 渗碳体的熔点

E 1 148 Í2 b.11 碳在奥氏体中的最大熔解度 (质量分数 )

F 1 148 Í6 b.69 共晶渗碳体的成分点

G 912 §0 §α Fe γ Fe同素异构转变点

H 1 495 Í0 b.09 碳在δ体中的最大熔解度 (质量分数)
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 续表

特性点 t/ ℃ wC/ 10 - 2 意     义

J 1 495 Í0 b.17 包晶产物的成分点

K 727 §6 b.69 共析渗碳体的成分点

N 1 394 Í0 §γ Fe δ Fe同素异构转变点

P 727 §0 $.021 8 碳在铁素体中的最大熔解度 (质量分数 )

S 727 §0 b.77 共析点

Q 600 §0 K.008 碳在铁素体中的熔解度(质量分数)

(1 ) 工业纯铁 ( wC = 0. 000 1 的合金① )  从高温冷却时 ,在各个温度区间的相变过程及

室温下的组织 :1 2 ,合金按匀晶转变方式结晶出δ固熔体。2 3 ,δ保持不变。从 3 开始 ,发生

δ→γ转变 ,至 4 时 ,全部转变成γ。4 5 ,γ不变化。5 6 ,发生γ→α转变 ,至 6时 ,全部转变为

α。7 以下 , 将发生脱熔转变 , 析出 Fe3 C。这种从铁素体中析出的 Fe3 C 称为三次渗碳体

( Fe3 CⅢ )。室温下的组织为 F + F e3 CⅢ 。如图 4 57所示。由于铁素体中熔碳量极少 ,故析出的三

次渗碳体的量也很少。

(2 ) 共析钢 ( wC = 0. 007 7的合金② )  从高温液态冷却时 1 2 ,凝固为γ。2 3 ,γ不发生

变化。到达 3 时 ,发生共析转变 ,形成珠光体 P(α+ Fe3 C) ,它是铁素体和渗碳体两相交替排列

的细层片状组织 ,见图 4 55。

图 4 57  工业纯铁的显微组织 图 4 58  亚共析钢 ( wC = 0 .004) 显微组织

(3 ) 亚共析钢 ( wC = 0. 004 的合金 ③ )  1 2 , L →δ。至 2 时 ,发生包晶转变形成 A。由于

包晶转变后有液相剩余 ,在 2 3 将直接结晶为 A。3 4 , A不发生变化。4 5 ,优先从 A晶界析

出先共析铁素体 A→ F, A和 F 的成分分别沿GS 和GP线变化。到达 5时 ,剩余 A发生共析转

变 ,形成 P。5以下 ,从 F中析出 Fe3 CⅢ ,但由于析出量很少 ,不影响组织形态 ,故可以忽略。最后

的组织为 F + P ,如图 4 58 所示。

(4 ) 过共析钢 ( wC = 0. 012的合金④ )  1 3 的相变过程和②一样。3 4 ,从 A的晶界上

优先析出先共析渗碳体 Fe3 CⅡ ,呈网状分布 , A的成分沿 E S 线变化。到 4 时 ,剩余 A发生共析

转变 ,形成珠光体 P。最后获得的组织为 P + F e3 CⅡ ,如图 4 59 所示。
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图 4 59  过共析钢( wC = 0 .012) 的显微组织

( a ) 硝酸酒精溶液侵蚀 ;  ( b ) 苦味酸钠溶液浸蚀

(5 ) 亚共晶白口铸铁 (合金⑥ )  在 1 2从液相中直接结晶出 A,呈树枝状 ,且比较粗大 ,

称初生 A, L和 A的成分分别沿 BC和 J E线变化。至 2时 ,剩余液相发生共晶转变 ,形成莱氏体

( Ld )。2 3 ,从 A中析出 Fe3 CⅡ ,而莱氏体中 (的奥氏体 ) 析出的 Fe3 CⅡ 将依附在共晶渗碳体上

生长 ,对显微组织影响不大 ;从 A初 中析出的 Fe3 CⅡ 在其晶粒周边有较宽的区域 ,显微镜下清

晰可见。到 3 时 , A 发生共析转变 , 形成珠光体 P。最后的显微组织为 P + F e3 CⅡ + L′d , 如

图 4 60 所示。

对于共晶白口铸铁 (合金 ⑤ ) ,其显微组织将全部为 L′d。如图 4 54 所示。

对于过共晶白口铸铁 (合金 ⑦ ) ,其相变过程与亚共晶白口铸铁类似 , 其区别就是初晶为

一次渗碳体 Fe3 CⅠ ,呈长条状。其显微组织为 Fe3 CⅠ + L′d ,如图 4 61 所示。

图 4 60

 

 

 

亚共晶白口铸铁在室温下的组织

(黑色的树枝状组成物是珠光体 ,

其余为莱氏体 )  × 80

图 4 61

 

 

 

过共晶白口铸铁冷却到室温后的组织

(白色条片是一次渗碳体 ,其余为莱氏

体)  × 250

根据以上对典型铁碳合金相转变及组织转变的分析 ,可将 Fe Fe3 C 相图改写为组织图 ,

如图 4 62 所示 ,以便更直观认识铁碳合金的组织。
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图 4 62  Fe Fe3 C 相图各区域的组织组成物

4. 6. 2. 4  铁碳合金的组织与力学性能

如前所述 ,所有的铁碳合金都是由铁素体和渗碳体两个相组成 ,两个相的相对量可由杠杆

定律确定。随着 wC 的增加 ,铁碳合金中的铁素体逐渐减少 ,渗碳体不断增加 ,其变化呈线性关

系。由于铁素体是软韧相 ,渗碳体是硬脆相 ,故铁碳合金的力学性能 ,取决于铁素体与渗碳体两

相的相对量及它们的相互分布特征。

图 4 63为碳钢缓冷状态的力学性能。从图中可以看出 ,工业纯铁由单相铁素体组成 ,故塑

性很好 ,δ = 40 % ,φ = 80% ;而硬度和强度很低 , H B = 80 ,σb = 245 M Pa。钢的硬度与钢中含

碳量的关系几乎呈直线变化。这是由于 wC 增加时 ,渗碳体的相对量也增加 ,故硬度提高 ,而组

织形态对硬度值影响不大。

钢的强度是一种对组织形态很敏感的性能。在亚共析钢范围内 ,组织为铁素体和珠光体的

混合物。铁素体强度较低 , 珠光体的强度较高 , 所以 wC 的增加使合金的强度提高。wC 超过

0. 007 7 后 ,铁素体消失而硬脆的二次渗碳体出现 ,合金强度的增加变缓。在 wC 达到 0. 009时 ,

由于沿晶界形成的二次渗碳体开始呈网状分布 ,强度开始迅速下降。当达到 wC = 0 .021 1 时

组织中出现莱氏体 ,强度降到很低的值。

钢的塑性完全由铁素体来提供。所以 , wC 增加而铁素体减少时 ,合金的塑性不断降低 ,在

基体变为渗碳体后 ,塑性就接近于零值了。为了保证工业用钢具有足够的强度和适当的塑性、
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韧性 ,其 wC 一般不超过 0. 013 ～ 0. 014。

图 4 63  wC 对缓冷碳钢力学性能的影响

对于白口铸铁 ,由于组织中存在着莱氏体 ,而莱氏体是以渗碳体为基的硬脆组织 ,因此 ,白

口铸铁具有很大的脆性。正是由于有大量渗碳体存在 ,铸铁的硬度和耐磨性很高 ,对于某些表

面要求高硬度和耐磨的零件如犁铧、冷铸轧棍等 ,常用白口铸铁制造。

【例题 4. 6. 1】  有一 Cu Sn青铜 ( wSn = 0. 10 ) ,请问 (1 ) 300 ℃时有哪几种相存在 ?它们

的化学成分如何 ?各个相的相对量如何 ?( 2) 在 600 ℃ 时重作 ( 1)。( 3) 请问在哪个温度下有

1/ 3 液体 ?2/ 3 液体 ?

解  Cu Sn 相图如图 4 51 (a) 所示。

(1 )α相  成分为 0. 93 Cu + 0 .07 Sn

相对量为 Wα = (0. 37 - 0. 10)/ ( 0. 37 - 0. 07) = 90%

ε相  成分为 0. 63 Cu + 0. 37 Sn

相对量为 Wε = (0. 10 - 0. 07)/ ( 0. 37 - 0. 07) = 10%

(2 )α相  成分为 0. 90 Cu + 0 .10 Sn

相对量为 Wα = 100%

(3 ) 由杠杆定律知 ,在 900 ℃ 时 ,有 1/ 3 液体 ;在 965 ℃ 时 ,有 2/ 3 液体。

【例题 4. 6. 2】  试计算 Fe Fe3 C合金 ( wC = 0 .004) 室温下相组成物的相对量 ,组织组成

物的相对量。

解  相组成物的相对量为

Wα =
0. 066 9 - 0. 004

0. 066 9 - 0 .000 01
× 100% = 94%

WF e
3

C =
0 .004 - 0 .000 01

0. 066 9 - 0 .000 01
× 100 % = 6 %

组织组成物中先共析铁素体的相对量为
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WF = 0 .007 7 - 0 .004
0 .007 7 - 0 .000 218

× 100% = 49 .5 %

珠光体的量就是共析转变前奥氏体的相对量 ,即

WP =
0 .004 - 0 .000 218

0 .007 7 - 0 .000 218
× 100% = 50 .5 %

从先共析铁素体中析出的三次渗碳体的相对量为

W Fe
3

C
Ⅲ

=
0 .000 218 - 0 .000 01
0. 066 9 - 0 .000 01

× 49 .5% = 0 .15%

显然 ,三次渗碳体相对量极少 ,故通常忽略不计。

【例题 4. 6. 3】  试写出 Al Mn系相图 (见图 4 64 ) 中各条水平线上所进行的反应式。

图 4 64  Al Mn 相图

解  图中有 13 条水平线 ,其反应如下 :

Ⅰ 共晶反应 :  L�α+β

Ⅱ 包晶反应 :  L +γ�β

Ⅲ 包晶反应 :  L +δ�γ

Ⅳ 包晶反应 :  L +ε�δ

Ⅴ 包晶反应 :  L +ξ�ε

Ⅵ 包晶反应 :  L +η2�ξ1

Ⅶ 包晶反应 :  L +θ�η2

Ⅷ 包晶反应 :  L +λ�θ

Ⅸ 共析反应 :  K�λ+β( Mn)

Ⅹ 共析反应 :  θ�η2 +λ( Mn )

Ⅺ 共析反应 :  λ( Mn)�ηI +β( Mn)

ⅩⅡ 共析反应 :  η1�η2 +β( Mn )
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ⅩⅢ 共析反应 :  η2�ξI +η2

§4. 6. 3  相图与合金的性能

合金的性能取决于合金的组织 ,而合金的组织与相图有关 ,所以根据相图可以预测合金平

衡状态下的一些性能。

  图 4 65  铜镍系合金的某些性质与其

质量分数的关系

纯金属一般较软 , 强度低 , 但塑性好 , 易于

进行不同形式的变形加工。以纯金属为熔剂的

固熔体 ,虽然也是单相组织 ,但由于第二组元的

加入而产生固熔强化 , 使其具有较高的强度及

硬度 ,且保持良好的塑性。如图 4 65所示。单相

固熔体是理想的变形合金。有些在室温具有两

相组织的合金 ,尽管其冷变形加工性较差 ,但由

于在加热到较高温度时 ,第二相能全部或基本

上熔入固熔体中 ,因而具有良好的热变形加工

性 ,这种合金也可用做变形合金。

形成两相机械混合物的合金 , 其性能是组

成相性能的平均值 ,即性能与成分呈线性关系 ,

如图 4 66 所示。应该指出 ,这种线性变化关系

仅适用于两相大小和分布都比较均匀的情况

下 ;在不平衡状态下 , 其性能将发生较大的变

化。例如在很快结晶条件下形成细密的伪共晶

组织时 ,其强度与硬度都将偏离直线关系而出

现峰值 ,如图 4 66( a) 中虚线所示。

图 4 66  两相混合物的机械性能

( a) 共晶转变 ;  ( b) 包晶转变

从铸造工艺性能看 ,流动性应是一个重要指标 ;流动性是指液态金属填充铸模的能力。影
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响流动性的因素很多 ,但是从合金成分来看 ,共晶合金具有最好的流动性 ,其次是纯金属。一般

来说 ,固熔体合金的流动性较差 ,特别是当液相线与固相线间隔越大 ,形成枝晶偏析倾向越大

时 ,其流动性也越差 ,分散缩孔多。合金的流动性、缩孔性质与相图的关系如图 4 67 所示。

合金的切削加工性能也与其组织有关。塑性好的材料进行切削加工时 ,切屑不易断开 ,容

易缠绕在刀具上。这样不但增加了零件表面的粗糙度 ,也难于进行高速切削。因此 ,固熔体型合

金切削加工性能不够好。具有两相组织的合金 ,其切削加工性能一般比较好。这是由于两相中

一般总有一个相比较脆 ,切屑易于脱落 ,从而便于进行高速切削 ,加工出表面质量高的零件。为

了提高钢的切削加工性能 ,还可以在冶炼时特意加入一定量的铅、铋等元素 ,而获得易切削钢 ,

适用于切削加工。

图 4 67  合金的流动性、缩孔性质与相图之间的关系

【例题 4. 6. 4】  同样形状和大小的两块铁碳合金 ,其中一块是低碳钢 , 一块是白口铸铁。

试问用什么简便方法可将它们区分开来 ?

解  由于它们含碳质量分数不同 ,使它们具有不同的特性。最显著的是硬度不同 ,前者硬

度低、韧性好 ,后者硬度高、脆性大。若从这方面考虑 ,可以有多种方法 ,如① 用钢锉试锉 ,硬者

为白口铸铁 ,易锉者应为低碳钢 ;② 用榔头敲砸 , 易破断者为白口铸铁 , 砸不断者为低碳钢 ,

等等。

【例题 4. 6. 5】  试比较 45 号 , T8 , T12 钢的硬度、强度和塑性有何不同。

解  由含碳质量分数对碳钢性能的影响 (见图 4 63 ) 可知 ,随着钢中含碳质量分数的增
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加 ,钢中的渗碳体增多 ,硬度也随之升高 ,基本上呈直线上升。在 wC < 0. 008时 ,强度也呈直线

上升。当 wC = 0. 008时 ,组织全为珠光体 ,强度最高 ;但当 wC > 0. 008以后 ,随碳质量分数的增

加 ,组织中将会出现网状渗碳体 ,致使强度很快下降 ;当 wC ≥ 0. 021 1 后 ,组织中出现共晶莱

氏体 ,强度将很低。塑性则是随含碳质量分数增加而单调下降 ,在出现莱氏体后 ,塑性将几乎降

为零。

综上所述 , T12 钢硬度最高 , 45 号钢的硬度最低 ; T12 钢的塑性最差 , 45 号钢塑性最好 ; T8

钢的硬度 ,塑性均居中 ,而 T8 钢的强度最高。

§4. 7  相图的热力学解释

相图尽管都是由实验测绘的 ,但是其理论基础却是热力学。因此 ,了解一些相图热力学的

基本原理 ,对于正确测绘相图、正确理解和应用相图均有重要意义。目前 ,对于一些简单相图已

能利用组元的热力学参数进行理论计算。这对于一些实验测绘有困难的领域 ,如超高温、高压

和低温等条件下的相图绘制 ,理论计算尤显重要。

§4. 7. 1  熔体的自由能 成分曲线

熔体是指两种以上组元形成的均匀单相物质 ,如液熔体和固熔体。等压下 ,设在某温度 T

时 , B原子已熔入 A原子中形成固熔体 ,其吉布斯自由能 G的一般表达式为

G = H - TS ( 4 15)

式中  H ———焓 ;

S ———熵 ;

T ———绝对温度。

在 B 原子未熔入 A 原子形成固熔体之前 ,物系的总自由能为

G0 = H0 - TS0

那么 , A , B组元混合形成固熔体时的自由能变化值为

ΔG = G - G0 = H - H0 - T( S - S0 ) = ΔHm - TΔSm

式中  ΔHm ——— 混合热熵 ;

ΔSm ——— 混合熵。

所以

G = G0 +ΔHm - TΔSm ( 4 16)

式中各项都和成分有关。设固熔体中 , A , B 原子的摩尔分数分别为 xA , xB ; A , B 两组元的克分

子自由能 (即化学位 ) 分别为μA ,μB ; A, B 纯组元在 0 K时的热焓分别为 HA , HB。则

   G0 = xAμA + xBμB

  H0 = xA HA + xB HB

H = xA HA + xB HB + Ωx A xB

 

( 4 17)

 

所以 ΔHm = Ωx A xB ( 4 18)

式中  Ω———A , B原子间相互作用参数 ,与原子间的结合能有关 ;

ΩxA xB———A , B 组元相互作用引起的热焓。

根据对系统内能的计算 ,则有
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ΩAB = NZ VAB -
VA A + VBB

2

式中  N ——— 原子总数 ( NA + NB ) ;

Z ——— 配位数 (计算时只考虑最近邻的原子 ) ;

V ——— 原子对间的结合能。

Ω值为负或为正 ,会影响到 A , B 两组元混合后存在的状态。其物理意义 :

(1 ) 当ΩA B = 0时 ,即 VA B = ( VA A + VBB )/ 2。说明 A B原子对的键能与 A A和 B B原

子对的平均键能相等 , A , B两种原子作任意排列 ,其能量不变 ,易形成无序固熔体。

(2 ) 当ΩA B > 0时 ,即 VA B > ( VA A + VBB )/ 2 ,说明 A B原子对的键能比 A A和 B B原

子对的平均键能高 ,所以 A B 对不稳定 , 易发生同类原子的偏聚 , 有分解成两种固熔体的

倾向。

(3 ) 当ΩA B < 0时 ,即 VA B < ( VA A + VBB )/ 2 ,说明 A B原子对的能量比 A A和 B B原

子对的平均能量低 ,所以固熔体中倾向于异类原子互相吸引 ,易于形成短程有序甚至长程有序

的固熔体。

关于固熔体混合熵ΔSm 的近似求法 ,由统计热力学可推导出

ΔSm = - R( xA ln xA + xB ln xB ) ) ( 4 19)

式中  R——— 气体常数。

由于 xA 和 xB 恒小于 1 ,其对数值为负 ,故ΔSm 恒为正值。固熔体混合熵与成分的关系如

图 4 68 所示。当 xB = 0 .5 时 ,ΔSm 具有最大值。图中表明 ,在 xB ≈ 0或 xB ≈ 1时 ,曲线的斜

率很大 ,说明在纯组元中掺入极少量的其他组元时 ,将使固熔体的混合熵增加很多。因此 ,要获

得极纯金属是不容易的。

把式 (4 17) ,式 ( 4 18 ) ,式 (4 19) 代入式 (4 16) 得

G = xAμA + xBμB + ΩxA xB + RT ( xA ln xA + xB ln xB ) = f ( xA , xB ) ( 4 20)

上式表明 ,在一定温度下固熔体的自由能是成分的函数。据此式可绘制固熔体自由能 G与成分

的曲线 ,如图 4 69所示。图中 G°为 A , B两组元在 0 K时呈机械混合时的自由能 ;ΔHm 为 A和

B 形成固熔体时的超额焓 ; - TΔS为 T 时的混合熵。

固熔体的成分与自由能的关系曲线 ,其形状与Ω有关。当Ω≤ 0时 ,曲线呈简单“U”型 ,如

图 4 69 所示 ;当Ω > 0 时 ,曲线呈波浪形。

§4. 7. 2  异相平衡的条件

二元系中的自由能 成分曲线 ,不仅可以表示各种相态存在的稳定性 ,而且当形成多相平

衡时 ,还可以利用这些曲线来确定各种相态存在的成分范围以及多相平衡时各相的成分等。当

固熔体的成分 自由能曲线如图 4 70所示时 ,合金 C应当处于单相还是两相状态呢 ?如果合金

C由纯组元 A , B两个相组成 ,其自由能应当为 G1 ;如果合金 C由成分为 A1 和 B1 的两个固熔体

相组成 ,其自由能应当为 G2。显然 , A1 与 B1 的成分越接近 ,合金 C 的自由能越低。到了极限情

况 ,即合金 C为均匀的单相固熔体时 ,其自由能 G3 达到最低点 ,这就是合金的稳定状态。在这

种“U”型曲线中 ,曲线上任何两点的连线都高于这两点之间的曲线 ,因此 ,单相状态是该系统

中不同成分合金的稳定状态。
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图 4 68  固熔体的混合熵与成分的关系 图 4 69  理想固熔体的自由能曲线

图 4 70  固熔体的成分 自由能曲线 图 4 71  两相平衡的自由能曲线

图 4 71为某温度下液相 L和固相α的成分 自由能曲线。那么 ,具有两相平衡时平衡相的

图 4 72  三相平衡的公切线法则图示

成分点怎样确定呢 ?根据相平衡的热力学条件可以

证明 :两相平衡时 ,其自由能曲线在平衡成分处的斜

率应相等 ,即有公切线。对两相的自由能曲线作公切

线求取两相平衡的成分范围和平衡两相成分点的方

法 ,称为公切线法则。图 4 71 中 , ab 直线为两相自

由能曲线的公切线 ,其切点分别为 a和 b点。可以判

断 ,在某温度 T 下 , xa 以左的合金均以单相α存在 ;

在 xb 以右的合金 ,均以单相 L存在 ;在 xa ～ xb 范围

内的合金均为 L +α两相共存 ,而且两平衡相的成分

点只能是 a, b两点所对应的成分 , 不能有任何其他

成分的两相平衡共存 , 因为任何其他成分的两相综

合自由能均较高。
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如果二元系在恒温下具有三相平衡 , 则此三相的自由能曲线也必然有一公切线 , 如

图 4 72所示。其公切线的三个切点 a, b, c即三个相的成分点。只有位于 a～ c之间的合金在此

温度才发生三相平衡 ,位于 a点以左和 c点以右的合金则分别以α和β单相存在。

如果有化合物形成时 ,同样可引用公切线法则求取平衡相及其成分点。

§4. 7. 3  由二元系各相的自由能曲线绘制相图

恒温恒压条件下 ,若已知二元系各相的自由能 成分曲线 ,就可以采用公切线法则确定该

图 4 73  匀晶系的自由能曲线与相图的关系

系所有的稳定相态、平衡相的成分及各种相区

的边界。分析一系列温度下的自由能 成分曲

线 ,就可以绘出一个完整的二元相图。下边举例

说明如何从自由能曲线绘制相图。

图 4 73 表示匀晶系在各温度下液相和固

相的自由能曲线与相图的关系。T1 温度 , GS >

GL , 液相稳定 ; T5 温度 , GL > GS ,α相稳定。

T2 ～ T4 温度 ,两条自由能曲线相交 ,交点两旁

可以绘出公切线。两切点间的合金均为 L +α两

相平衡。如果将各温度下的公切线切点分别绘

于相应的成分 温度坐标中 ,再分别连接各液相

点和固相点 ,即得匀晶相图 (见图 4 73 (f) )。

共晶系不同温度下的自由能曲线与相图的

关系如图 4 74所示。T1 时 ,液相自由能低于固

相自由能 ,故合金均为 L ; T2 时 ,富 A 端固相自

由能低于液相自由能 ,故在富 A端有一个α1 单

相区及L +α1 两相区 , 两相区的范围由二条曲

线的公切线切点确定 ; T3 时 ,富 B端固相自由能低于液相自由能 ,故也有一个α2 的单相区及

L +α2 的两相区 ,两相区的范围 ,同样可用公切线法求得。T4 时 ,以上两条公切线重合 ,即此时

液相同时与α1 及α2 相平衡 ,这就是共晶反应。T5 时 ,液相自由能曲线升高 ,系统只有一个两相

平衡 (α1 �α2 )。综合上述图示 ,便可得出这个系统的共晶相图 (见图 4 74 ( f) )。

图 4 75表明包晶系不同温度下自由能曲线与相图间的关系。T1 时 ,固相自由能曲线在富

A 端低于液相自由能曲线 ,因而有一个α1 单相区及 L +α1 两相区。TP 时 (见图 4 75 ( b) ) ,固相

自由能曲线对应的α2 正好与α1 和 L的公切线相切。T2 时 (见图 4 75 (c) ) ,过自由能曲线可做

两条公切线 ,其切点可以分别确定α1 +α2 和α2 + L两相平衡的范围。T3 时 (见图 4 75( d) ) ,液

相自由能曲线升高 ,系统只有一个两相平衡 (α1�α2 )。把上述各图的结果综合在一起 , 便可得

到这个系统的相图 (见图 4 75( e) )。

§4. 8  铸锭 (件 ) 的组织与偏析

铸锭是金属材料最原始的坯料 ,它将直接影响后序热加工的工艺质量以及最后制件的机

械性能。因此 ,研究铸锭的组织及其形成 ,不仅有助于提高铸锭 (件 ) 的质量、控制其组织 ,而且
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为原材料的冶金质量分析奠定基础。

图 4 74  共晶系的自由能曲线与相图的关系

图 4 75  包晶系的自由能曲线与相图的关系
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§4. 8. 1  铸锭 (件 ) 的组织

金属凝固后的晶粒一般比较粗大 ,往往用宏观方法就可以显示出它的组织。图 4 76 为典

图 4 76  铸锭晶粒组织示意图

型的铸锭横剖面宏观组织示意图。铸锭的晶粒组织通

常由三个区域组成 :最外层由非常细小的等轴晶粒组

成 ,称为细晶粒区 ,接着生长的是垂直于模壁、长而粗

的柱状晶粒区 ;中心部分也是由等轴晶粒组成 ,但是比

表层的晶粒大 ,称为等轴晶粒区。细晶粒区总是很薄的

一层 ,对性能的影响不大。

铸锭中为什么会形成不同的晶粒区呢 ?根据凝固

理论可作如下解释 :当液态金属浇入温度远低于其熔

点的铸模时 ,与模壁接触的一层液体中产生极大过冷 ,

因而可以大量地形核 ,并迅速长大成为表层的细晶粒

区。此时 ,模壁温度也迅速升高 ,散热变慢 ,细晶粒区前

沿液体中的过冷度减小 ,不足以独立形核。凝固的继续

进行 ,就依靠细晶粒区中那些长大速率较快且方向与

铸锭散热方向平行的晶粒的生长 ,结果便形成了比较粗大的柱状晶粒。由于铸锭的散热方向垂

直于模壁 ,因此柱状晶粒将沿着垂直于模壁方向长大 ,柱状晶粒之间的取向几乎是一致的 ,这

一现象称为择优取向。由于柱状晶粒彼此之间界面平直 ,界面上可能存在不熔杂质 ,因而晶粒

之间的结合力较弱。特别是那些互相垂直生长的两组柱状晶的交界面成为脆弱面 ,轧制时 ,易

沿着这些面开裂。对塑性较差的合金 (钢铁及镍合金 ) 应力求避免形成柱状晶 ;对塑性较好的

有色金属 ,有时要求获得柱状晶。当柱状晶生长时 ,使液 固界面前沿液体中的熔质富集 ,产生

成分过冷。当四周柱状晶发展到一定程度时 ,中心部分的液体都将处于成分过冷状态 ,故液体

中开始形核。这些晶核在液体中自由成长 ,故长成等轴晶。除此而外 ,还可能是铸锭表面形成的

小晶体下沉 ,或者在柱状树枝晶生长过程中 , 枝晶重熔漂移等原因形成籽晶而发展成等轴晶

粒。等轴晶的性质与柱状晶相反 ,它没有明显的脆弱面 , 其晶界处犬牙交错 ,枝叉之间扣搭牢

固 ,故不易裂开 ,所以一般都要求获得等轴晶组织。

应该指出 ,铸锭中的晶粒形态 ,由于受凝固条件及其他因素的影响 ,不一定都有这三层晶

粒区 ,有时只能见到一种或两种晶粒区。

§4. 8. 2  铸锭 (件 ) 组织的控制

由三晶区组成的铸锭 (件 ) 组织 ,主要体现为柱状晶区与等轴晶区的分布情况及晶粒的大

小。所谓铸锭组织的控制 ,主要是对柱状晶区和等轴晶区的控制。一般认为 ,铸模的冷却能力越

大 ,越有利于在结晶过程中保持较大的温度梯度 ,从而有利于柱状晶区的发展。生产上经常采

用导热性较好与热容量较大的铸模材料 ,并增大铸模的厚度以及降低预热温度等 ,都可以增大

柱状晶区。但是对于较小尺寸的铸件 ,如果铸模的冷却能力很大 ,整个铸件都可以在很大的过

冷度下结晶 ,则不但抑制柱状晶的生长 ,而且促进等轴晶区的发展。如连续浇铸时 ,采用水冷结

晶器 ,就可以使铸锭全部获得细小的等轴晶粒。另外 ,熔化温度与浇铸温度也影响铸锭的组织。

熔化温度越高 ,液态金属的过热度越大 ,非金属夹杂物熔解越多 ,则非均匀形核率越低 ,有利于
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柱状晶区的发展。相反 ,熔化温度和浇铸温度都低 ,则有利于中心等轴晶区的发展。

§4. 8. 3  铸锭 (件 ) 中的偏析

偏析程度是评定金属材料冶金质量的重要指标之一。铸锭中的偏析分为宏观偏析和显微

偏析 ,这里仅讨论铸锭的宏观偏析。

4. 8. 3. 1  正偏析

在讨论固熔体合金凝固时曾指出 ,对于 k0 < 1 的合金 ,先结晶的区域熔质浓度较低 ,而后

结晶的区域熔质浓度较高。铸锭凝固时 ,液 固界面由型壁向型腔中心移动 ,也有类似的情况 ,

即先凝固的外层熔质含量低于后凝固的内层 ,这种偏析称为正偏析。严重的正偏析对铸件机械

性能的均匀性有一定的影响 ,并且这种偏析很难完全避免 ,浇铸时采用适当的工艺措施可使偏

析程度减轻。

4. 8. 3. 2  反偏析

对 k0 < 1 的合金铸锭 ,在其表层的一定范围内先凝固的外层熔质含量反而比后凝固的内

层高 ,这种偏析称为反偏析 ,如图 4 77 (a) 所示。一般认为反偏析形成的原因是某些合金柱状

晶沿其树枝主干方向长大较快 ,容易孤立地向液体纵深延伸 ,如图 4 77 ( b) 所示。当其横向长

大时 ,一方面造成柱状晶之间的熔质原子富集 ,另一方面由于已凝固部分的收缩 ,在柱状晶之

间形成空隙 ,产生负压。因此 ,柱状晶之间富集熔质的熔液被吸至铸锭外层 ,凝固后形成反偏

析。通常相图上液相线和固相线间隔大 ,凝固时收缩较大的铝、镁、铜等合金容易产生反偏析。

图 4 77  铸锭反偏析示意图

(a ) 浓度变化 ;  ( b) 反偏析的形成

4. 8. 3. 3  密度偏析

铸锭上、下区域之间存在的成分差别 ,称为密度偏析。它的形成和开始结晶时固相的密度

有关。如果先凝固的固相比熔液密度大 ,则固相下沉 ,反之 ,则固相上浮。例如 Cu Pb 合金 ,在

955 ℃发生偏晶转变 L w
Pb = 0 .36

955℃
L w

Pb
= 0 .87 + Cu ,生成的 Cu晶体 ,由于密度较小 ,故上浮 ;而

生成的 L w
Pb

= 0 .8 7 含 Pb量较高 ,密度大 ,故下沉。凝固后的铸锭上部分含 Cu多 ,下部分含 Cu少 ,

形成密度偏析 ,如图 4 78所示。图中大块铅晶体在下层先析出 (见图中黑色区域 ) ,而上层则为

α铜 (见图中白色区域 ) 及铅。上层的 wPb 较平均含量为低。改善密度偏析的措施除了增大结晶

速度 ,使先结晶相来不及上浮或下沉外 ,还可以加入其他元素形成熔点较高、与液相密度接近

的树枝状化合物作骨架悬浮在液体中 ,阻碍偏析相的上浮或下沉。例如 Pb Sb 过共晶合金中

加入少量的 Cu,凝固时先形成 Cu3 Sb针片阻止初生晶β( Sb) 上浮。
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图 4 78

 
 
铜铅轴承合金中的

密度偏析

【例题 4. 8. 1】  若需要用 Cu 0. 30 Zn及 Cu 0. 10Sn两

种合金来制造铸件 ,问

(1 ) 哪种合金的疏松倾向较严重 ?

(2 ) 哪种合金含有第二相的可能性大 ?

(3 ) 哪种合金的反偏析倾向大 ?

解  对比 Cu Zn 及 Cu Sn 相图 ,可以看出 :

(1 ) 合金 Cu 0. 30Zn 的凝固温度范围达 30 ℃ ,而 Cu

0. 1Sn的凝固温度范围达 175 ℃ ,故后者严重。

(2 ) 由于平衡凝固时不存在第二相 ,所以 ,第二相的出现

是因为显微偏析引起的 , 而显微偏析主要取决于 k0。后者由

于 k0 大 ,显微偏析倾向大 ,形成第二相的可能性就大。

(3 ) 反偏析的产生是凝固时合金中产生体积收缩 , 迫使

固相前沿被熔质富集的液相倒流表层所致。后者枝晶长 ,液相

倒流表层的通道长 ,故反偏析倾向大。

§4. 9  三 元 相 图

§4. 9. 1  三元相图的几何特性

三元系比二元系多了一个成分变量。根据相律 ,在恒压下的三元相图是由温度变量为纵坐

标和两个成分变量为横坐标的三维空间图形。由一系列曲面及平面将三元相图分割成许多相

空间。为了便于相图分析 ,常常利用三元相图中某些有用的截面图和投影图。

4. 9. 1. 1  三元相图的成分表示方法

三元系的成分一般用两个成分变量坐标构成的三角形表示。此三角形称做浓度三角形或

成分三角形。常用的浓度三角形的形式有等边浓度三角形、等腰浓度三角形和直角浓度三角形。

(1 ) 等边浓度三角形  等边浓度三角形 ABC如图 4 79所示。三个顶点表示纯组元 A, B,

C。三条边分别用质量分数表示三个二元系 ( A B系、B C系、C A系 ) 的成分。等边浓度三角

形中任意一点 O表示一个确定的三元合金成分。通过成分点 O,分别做各边的平行线 ,顺序在

三条边点上取截矩 a, b, c,它们依次表示了合金 O中三个组元 A, B, C的质量分数。

等边浓度三角形中有两种具有特定意义的直线 :

1) 平行于等边浓度三角形某一边的直线。对于所有成分位于此线上的合金 ,其所含与此

边相对应顶点所代表的组元质量分数或浓度均相等。如图 4 80所示 ,成分位于 ab线上的合金

中组元 B 的质量分数或浓度均相同 ,其数值由 AB边上的 A a表示。

2) 通过等边浓度三角形某一顶点的直线。凡成分位于此线上的合金 , 所含另外两顶点所

代表的组元质量分数比或浓度比为恒定值。如图 4 80所示 ,成分位于 BD线上的合金中 ,组元

A , C的质量分数比均为 CD/ AD。如果 D点恰好正是 A , C二元系中一个具有恒定化学计量比

的稳定化合物 Am Cn 的成分点 , Am Cn 可看做一个单一组元 ; BD连线上的所有合金组成的相图

就像一个由 B和 Am Cn 组成的二元系 ,称为伪二元系。一般陶瓷二元相图都是伪二元系 ,例如
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SiO2 Al2 O3 相图可以看成是 Si Al O三元系的一个垂直截面。如果 Am Cn 不是一个具有恒

定化学计量比的稳定化合物 ,则一般不能将其作单一组元处理。

图 4 79  三元系的等边浓度三角形 图 4 80  等边浓度三角形中具有特定意义的直线

(2 ) 等腰浓度三角形  如果待分析的三元系中某一组元 (如 B) 含量很少 ,则合金成分点

必然都落在先靠近浓度三角形 AC边附近的狭长地带内。为了将这部分相图更清楚地表示出

来 ,可将 AB 和 BC 边按比例放大 ,使浓度三角形变成了等腰三角形。应用时只需取其靠近 AC

边的部分 ,如图 4 81所示。读合金成分时 ,过成分点 O分别做平行于两腰的平行线 ,使其交于

a, c点 ,合金 O的 A , C组元浓度可依次用C a和A c表示。等腰浓度三角形适用于研究微量第三

组元的影响。

(3 ) 直角浓度三角形  若研究对象以 A 组元 ( B , C 亦然 ) 为主 ,其余两组元含量很少 ,则

其成分点集中在浓度三角形 A 角的附近区域内。为清楚表示这部分相图 ,可采用直角浓度三

角形。如图 4 82 所示 ,合金 M的 B组元 wB 为 0 .02 , C 组元 wC 为 0 .03 , A 组元 wA 为 0 .95。

图 4 81  等腰浓度三角形及其成分表示法 4 82  直角浓度三角形及其成分表示法
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4. 9. 1. 2  直线法则与杠杆定理

三元系的直线法则 :若将成分分别为α和β的三元合金 (也可是相或混合物 ) 混合熔化后

形成的新合金 (或混合而成的混合物 ) R ,其成分点必然在α和β的成分点连线上 ,如图 4 83所

示。直线法则的证明如下 :

图 4 83  直线法则示意图

按照成分表示方法 ,合金 R,α,β中组元 A 浓度依次

为 fC, eC和 gC。设合金 R,α,β的质量 WR , Wα , Wβ ,则它

们所含 A 组元的量依次为 WR f C, Wα eC, Wβ gC。根据质

量守恒定律 ,混合前后 A组元的总量不变 ,因而

WR fC = ( Wα + Wβ ) fC = Wα eC + Wβ gC ( 4 21)

稍加整理得

Wα ( eC - fC) = Wβ( fC - gC) ( 4 22)

根据图 4 83 ,则有

eC - fC = ef ,  fC - gC = f g

因而可得
Wα
Wβ

=
f g
e f

( 4 23)

同理可证
Wα
Wβ

= f′g′
e′f′

( 4 24)

显然 ,合金 R的成分点必然是过 f点平行于 BC边的直线与过 f′点平行于 AC边的直线的

交点。利用图 4 80 中所示的平面几何的相似三角形关系可很容易地证明 ,合金 R 的成分必然

落在成分点α和β的连线上 ,并且形成合金 R 所需的α和β的相对量关系服从杠杆定理 ,即

f′g′
e′f′

=
f g
e f

=
Rβ
αR

=
Wα
Wβ

( 4 25)

上述分析说明在三元相图中直线法则与杠杆定理是等价的。显然上述分析也适用于某一合金

分解成两个不同的相的情况。根据直线法则 ,给定合金在某一温度下处于两相平衡时 ,合金成

分点与两个平衡相成分点必然落在同一条直线上。

4. 9. 1. 3  重心法则

应用杠杆定理可直接证明 ,如果三元合金 R 分解成α,β和γ三相 (或由此三相组成 ) ,且三

相质量依次为 Wα , Wβ , Wγ ,则合金 R 的成分点必然落在△αβγ的重心处 (见图 4 84 ) ,即合金

图 4 84  重心法则示意图

R 的质量 WR 与此三相的质量有如下关系 :

WR·R d = Wα·αd,  wα =
Wα
WR

= Rd
αd
× 100 %

WR·R e = Wβ·βe,  wβ =
Wβ
W R

=
Re
βe
× 100%

WR·R f = Wγ·γf ,  wγ =
Wγ
WR

= R f
γf
× 100 %

( 4 26)

这就是三元相图的重心法则。wα , wβ , wγ 依次表示合

金 R 中α,β和γ相的质量分数。
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4. 9. 1. 4  相区相邻规则

相图的相邻相区中相的数目差等于 1。这是通用的相区相邻规则。对于三元相图 , 相邻相

A 区是指在立体相图中彼此以面为界的相区。在等温截面图和垂直截面图上这些相区彼此以

线为界。

【例题 4. 9. 1】  在浓度三角形 (见图 4 85) 中 :

(1 ) 定出 P, R, S三点的成分。若有 P, R, S三点合金的质量分别为 2 k g , 4 kg , 7 kg ,将其

混合构成新合金 ,求混合后该合金的成分。

(2 ) 定出 wC = 0. 80 , wA/ wB 等于 S中 wA/ wB 时的合金成分。

(3 ) 若有 4 kg 成分为 P点的合金 ,欲配成 10 kg 成分为 R点的合金 ,求需要加入的合金

成分。

解  (1 ) 三点的合金成分为

P点合金成分 : wA = 0. 20 , wB = 0. 10 , wC = 0. 70

R点合金成为 : wA = 0. 10 , wB = 0. 60 , wC = 0. 30

S 点合金成为 : wA = 0. 40 , wB = 0. 50 , wC = 0. 1

设混合后合金质量为 Q,由题意得

Q = 2 + 4 + 7 = 13 kg

则混合后合金成分为

wA =
2× 0. 20 + 4× 0. 10 + 7× 0. 40

13
≈ 0. 277

wB =
2× 0. 10 + 4× 0. 60 + 7× 0. 50

13
≈ 0. 469

wC = 1 - wA - wB ≈ 0. 254

(2 ) 由于 wC = 0. 80 ,所以

w( A + B) = 0. 20 ①

图 4. 85  浓度三角形

由图可知 :在 S点的合金中 ,

wA/ wB = 4/ 5 = 0. 8 ②

式① ,② 联立解得

wA ≈ 0. 09

wB ≈ 0. 11

故所求合金的成分为

wA = 0. 09 , wB = 0. 11 , wC = 0. 80

(3 ) 设需加的合金成分为 wA , wB , wC , 由

题意可得

4× 0. 20 + 6× wA = 10× 0. 10

4× 0. 10 + 6× wB = 10× 0. 60

4× 0. 70 + 6× wC = 10× 0. 30

解得

wA ≈ 0. 033

wB ≈ 0. 934
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wC ≈ 0. 033

§4. 9. 2  三元匀晶相图

4. 9. 2. 1  相图及其投影图

若三元系中每对组元在液态和固态均能完全互溶 ,那么它们组成的三元系也会具有同样

特征 ,这样的三元系相图称三元匀晶相图。如图 4 86所示 ,立体图的三个侧面均为二元匀晶相

图。分别以三个二元匀晶相图的液相线和固相线为边缘 ,构成了液相面和固相面。液相面以上

为液相区 ,固相面以下为单一的α固熔体相区 ,液相面与固相面之间为两相平衡区 ,液相面与

固相面为一对共轭曲面 :即由液相和α固熔体达到平衡时一一对应的成分点共同组成的曲面。

三元匀晶相图的液固相面上无任何点与线 ,其在浓度三角形上的投影就是浓度三角形本

身。因此有实用价值的是等温线投影图 ,即一系列等温截面与某一特定相界面 (液相面或固相

面 ) 的交线投影到浓度三角形上 ,并在每条线上标明相应的温度。等温线投影图可用于分析给

定相界面在相空间中的变化趋势以及特定合金进入或离开特定相区的大致温度。如图 4 87所

示 ,合金 O 在稍高于 T2 的温度开始凝固 ;在稍低于 T3 的温度凝固完成。

图 4 86  三元匀晶相图

 

图 4 87  三元匀晶相图的等温线投影图

- - - 固相面等温线 ;  ——— 液相面等温线

4. 9. 2. 2  固熔体的结晶过程

合金 O从液态缓冷过程如图 4 88 (a) 所示。当熔体冷却至液相面 O′温度时 ,成分为 O的

液相中开始结晶出成分为 S的α固熔体 ,随温度下降 ,液相的量不断减少 ,α相的量不断增多。

在结晶过程中 ,液相成分沿液相面变化 ,其轨迹为 O′l1 l2⋯ l;α固熔体成分沿固相面变化 ,其轨

迹为 ss1 s2⋯O″。根据直线法则 ,平衡相 L ,α的成分点和点 O始终处于一条直线上。相图中平衡
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相成分点的连接线称作共轭线。当温度降至固相面 O″温度时 ,结晶过程结束。共轭线随温度下

降的变化顺序为 s O′, s1 O l1 , s2 O l2 ⋯O″l , 它们在浓度三角形上的投影形成一个蝴蝶形图形 ,

如图 4 88 ( b) 所示。

图 4 88  三元匀晶相图等温截面图及共轭线示例

4. 9. 2. 3  等温截面图

等温截面图就是以一定温度所做的平面 ,与三元相图立体图相截 ,所截的平面在浓度三角

形上的投影。它表示给定温度下的相平衡关系 , 用系列等温截面图也可分析给定合金的相转

变。应用 T = T′的等温截面切截相图时分别与液相面和固相面交于曲线 l′1 l′2 和 s′1 s′2 (见

图 4 89 (a) ) ,将其投影到浓度三角形上即获得 T′的等温截面图 (见图 4 89( b ) )。由于 l1 l2 和

s1 s2 是 l1′l2′和 s1′s2′在浓度三角形上的投影 ,因此 l1 l2 和 s1 s2 为一对共轭曲线。根据相律 ,三元

系在恒温下两相平衡时的自由度为 1。两相区中有一个相的成分可独立变化。因此等温截面图

上两相区中的共轭线不能仅靠几何方法求得。如果有一个平衡相成分确定 ,则另一相成分即被

惟一地确定。图 4 89 ( b ) 同时表示了温度 T’下的一系列共轭线。如果合金 O的成分点所在共

轭线 mn 已经确定 ,则可利用杠杆定理计算两相的相对量。

4. 9. 2. 4  垂直截面图

垂直截面图是以垂直于浓度三角形的平面 ,与立体相图相截所得的截面图。实用中多选用

通过浓度三角形顶点或平行于浓度三角形某一边的垂直截面。垂直截面图主要用于分析合金

发生的相转变及其温度范围。图 4 90 同时给出了过顶点 B和平行 AC边的垂直截面图。垂直

截面图上有与二元匀晶相图相似的液相线和固相线。因此可很方便地在垂直截面图上确定合

金的结晶开始温度 TL 和结晶终了温度 TS。但垂直截面图上的液相线和固相线实际上只是垂

直截面与液相面及固相面的交截线而不是一对共轭曲线 ,它们之间不存在相平衡关系。因此 ,

不能应用杠杆定理在垂直截面图上确定两个平衡相的相对含量和成分。

—271—



图 4 89  三元匀晶相图等温截面图及共轭线示例

图 4 90  三元匀晶相图的垂直截面图示例

§4. 9. 3  三元共晶相图

4. 9. 3. 1  组元在液态完全互熔、固态完全不熔、具有共晶转变的三元相图

(1 ) 相图分析  图 4 91 所示即为此类相图的立体图形。相图的三个侧面为三个固态完

全不熔的二元共晶相图 , 分别具有共晶转变 L E
1
� (A + B)共晶 , L E

2
� (B + C)共晶 , L E

3
� ( C +

A )共晶 。由于第三组元的加入 ,两相共晶转变可在一定温度范围内连续进行 ,其共晶成分也随温

度而变 ,这样 ,三个共晶点变成三条两相共晶转变线 E1 E, E2 E, E3 E。它们交汇于 E点 ,即三相

共晶点 ,成分为 E的液体在温度 TE 下发生三相共晶转变 , LE� ( A + B + C )共晶 。此时 ,四相处于

平衡状态 ,自由度 f = 0;温度及各平衡相成分均为定值 ,所以过 E点的等温平面是四相平衡面
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(三相共晶平面 ) ,此面也是相图固相图。

图 4 91  三元共晶相图 图 4 92  三相平衡区与两相平衡面

由 A B 系和 C A 系的液相线和两相共晶线 E1 E 和 E3 E 围成析出初晶 A 的液相面

TA E3 EE1 TA ,同样 , TB E1 EE2 TB 和 TC E3 EE2 TC 分别为析出初晶 B和初晶 C的液相面。在液相

面以下 , 固相面以上还有 6 个两相共晶曲面 (两相平衡曲面 ) A1 A3 E1 EA1 , B1 B3 E1 EB1 ,

A1 A2 E3 EA1 , C1 C3 E3 EC1 , B1 B2 E2 EB1 , C1 C2 E2 EC1。两相共晶曲面由一系列水平直线组成。这

些水平直线实质上都是共轭线 ,其一端在纯组元温度轴上 ,另一端在两相共晶线上 ,如图 4 92

所示。两相共晶曲面 A1 A3 E1 EA1 , B1 B3 E1 EB1 和 A B系二元相图形成的侧面 A3 A1 B1 B3 A3 围

成的不规则三棱柱体构成了 L + B + A的三相平衡区 ,在三相区中发生两相共晶转变 L� ( B +

图 4 93  L + A 两相平衡区

A )共晶 。这个三相区起始于 B A 二元系的共晶线 A3 E1 B3 ,终止于

三相共晶平面△ A1 EB1。E1 E, A3 A1 , B3 B1 分别代表了 3 个平衡相

的成分随温度的变化规律 ,因此称为单变量线。另外 4 个两相共晶

曲面与相应的相图侧面也围成了另两个三相平衡区 , L + A + C,

L + B + C。两相共晶曲面与液相面之间的相空间分别为三个两相

平衡区 , L + A , L + B, L + C。图 4 93 是 L + A 两相区的形状。

(2 ) 等温截面图  相图 (见图 4 91) 在几个典型温度下的等

温截面图 ,如图 4 94 所示。由于三相平衡区是以三条单变量线组

成的三棱柱体 ,其等温截面必然是三角形 ,如图 4 94 ( b) 所示。其

顶点代表该温度下 3 个平衡相成分点 ,其 3 个组成相两两处于平

衡状态 ,三角形的边即是它们的共轭线。这样的三角形 ,它反映了
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一定温度下 3 个平衡相成分的对应关系 ,所以也称为共轭三角形 (或连接线三角形 )。对于成分

点位于共轭三角形中的合金 ,可利用重心法则计算 3 个平衡相的相对量。利用系列等温截面图

可分析合金在不同温度下的相平衡状态及冷却时的相转变过程。

【例 4. 9 .2】  分析图 4 94 中所示合金 O 在冷却时的相转变过程。

图 4 94  在固态完全不熔的三元共晶相图等温截面图

( a ) TB > T > TC ;  ( b ) T E2 > T > T E

冷却过程中合金 O先由液相中析出初晶 B;进入三相平衡区后发生两相共晶转变 L →

( B + A)共晶 ;当温度降至 TE 时发生三相共晶转变 L→ ( A + B + C)共晶 ,三相共晶转变完成后进

入三相平衡区。因此 ,合金 O在室温下的组织为 B初晶 + ( B + A)共晶 + (A + B + C)共晶。

(3 ) 垂直截面  沿图 4 95 (a) 中所示过顶点 A的 A t线和平行 AC边的 rs线的垂直截面

图如图 4 95( c) 和4 95 ( b) 所示 ,利用其可分析合金的结晶过程。合金 O的成分点位于 A t线

与 rs线交点处 ,当合金O由液态缓冷至温度 1时开始析出初晶 A ,继续冷至温度 2 ,进入三相平

衡区 ,开始发生两相共晶转变 L→ ( A + C)共晶 ,当冷至温度 3 (即 TE ) 时即达到四相平衡 ,发生

三相共晶转变 L→ ( A + B + C )共晶 。继续冷却则进入固态三相平衡区。在垂直截面图中可见发

生两相共晶转变的三相区为尖点向上的曲边三角形 ,且向上的顶点与反应相 L相区相接 ,在下

方的另两个顶点与生成相的相区相接 ,这是两相共晶转变三相区的基本特征之一。

图 4 95  在固态完全不熔的三元共晶相图垂直截面图
( a ) 浓度三角形 ;  ( b) rs 截面 ;  ( c ) A t截面
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(4 ) 投影图  图 4 96 表示将所分析相图的相区交线和等温线 ,一起投影到浓度三角形

上。其中 E1 E, E2 E, E3 E分别为三条两相共晶线的投影。根据投影图可很方便地分析合金的相

转变特点。

图 4 96

 
 
在固态完全不溶的

三元共晶相图投影图

【例 4. 9 .3】  利用投影图 4 96 分析合金 O的

相转变特点及室温组织组成物。

当熔体被缓冷至 T3 (即图 4 95中的 1点 ) ,液相

开始析出初晶 A。随温度降低 ,液体中的组元 A含量

不断减少 ,根据直线法则 ,液相成分将沿 A O q 线由

O→ q点逐渐变化。当冷却至 T5 (即图 4 95 中的 2

点 ) ,液相成分点位于两相共晶线 q点处 , 液相开始

发生两相共晶转变 L → ( A + C)共晶。此后随温度下

降 ,液相中不断析出 ( A + C )共晶 ,而其自身成分沿 qE

线变化。在 T5 ～ TE 的温度范围内 ,某一温度下析出

的 ( A + C)共晶 成分可根据液相单变量线 qE 上液相

成分点的切线与 C A边的交点确定。如图 4 96 中

的 d点是液相成分在 q点刚开始发生两相共晶转变

时析出的 ( A + C)共晶 成分 ; g点则为液相成分在δ点时析出的 ( A + C )共晶 成分。当温度降至四

相平衡点 TE 点时 ,液相成分点为 E,此时两相共晶转变停止 ;开始发生三相共晶转变 L→ ( A +

图 4 97  固态有限互溶的三元共晶相图

B + C )共晶 。这时均匀的 (A + C)共晶 成分点

在图 4 96的 f处。f点可利用直线法则确

定。只有在剩余液相完全转变为 ( A + B +

C)共晶 后 , 温度才会继续下降进入固态三

相平衡区。故室温下合金 O 的组织为

A初晶 + ( A + C)共晶 + ( A + B + C)共晶。我们

同样可利用杠杆定律或重心法则计算室温

组织组成物的质量分数 ,即

wA初晶 =
O q
A q
× 100%

w( A + C )共晶 = qE
E f

A O
Aq
× 100%

w( A+ B + C) 共晶 =
qf
E f

A O
A q
× 100%

用同样方法可分析图 4 96 所示其他

区域中合金的凝固过程和室温组织物。

4. 9. 3. 2  固态有限熔解具有共晶转

变的三元相图

(1 ) 相图分析  这类相图的空间图

形如图 4 97所示 ,它与图 4 91所示固态

完全不熔的三元共晶相图主要差别在于 , 3

个组元相互有限固熔形成α,β,γ固熔体。
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由 3 个固熔体凝固完成面 ( TA a′aa″TA , TB b′bb″TB , TC c′cc″TC ) 和 6 个固熔体单析熔解度曲面

( a′aa0 a′0 a′, a″aa0 a″0 a″, b′bb0 b′0 b′, b″bb0 b″0 b″, c′cc0 c′0 c′, c″cc0 c″0 c″) 在纯组元棱角附近分别围

成了α,β,γ3 个单相区 (图 4 98显示了β单相区的空间图形 )。由三对共轭的固熔体单析熔解

度曲面 ( a′aa0 a′0 a′和 b″bb0 b″0 b″, b′bb0 b′0 b′和 c″cc0 c″0 c″, c′cc0 c′0 c′和 a″aa0 a″0 a″)、固熔体双析熔

解度曲面 ( aa0 b0 ba , bb0 c0 cb , cc0 a0 ac) 和两相共晶完成面 ( aa′b″ba , bb′c″cb , cc′a″ac) 分别围成α+

β,β+γ,β+γ3 个两相区 (图4 99 (a) 显示了β+γ两相区的空间图形 )。相图 4 96 的其余部

分与固态完全不熔的三元共晶相图 4 91 相似 ; 有 3 个液相面 ( TA E1 EE3 TA , TB E2 EE1 TB ,

TC E3 EE2 TC ) , 6 个两相共晶面 ( a′aEE1 a′, b″bE E1 b″, b′bE E2 b′, c″cEE2 c″, c′cE E3 c′, a″aE E3 a″) ,

一个三相共晶面△ abc、三条两相共晶线 ( E1 E, E2 E, E3 E) , E为三相共晶点 , 3个液相面、3个固

熔体凝固完成面和六个两相共晶面分别围成 L +α, L +β, L +γ3 个两相区 (图 4 99 ( b) 中显

示了 L +β两相区的空间图形 )。由 6 个两相共晶面和 3 个两相共晶完成面分别围成 3 个三相

区 : L +α+β(见图 4 100( a) ) , L +β+γ, L +γ+α。由 3个固熔体双析熔解度曲面围成α+β+γ

三相区 (见图 4 100 ( b) )。

图 4 98  三元共晶相图的单相区

 

图 4 99  三元共晶相图的两相区

( a )β +γ相区 ;  ( b ) L +β相区

图 4 100  三元共晶相图的三相区

( a ) L +α +β相区 ;  ( b) α+β+ γ相区
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( 2) 等温截面图  图 4 101为不同温度下的等温截面图 ,它显示了三元相图等温截面图

的某些共同特点。

1) 三相平衡区均为共轭三角形 ,其 3个顶点与单相区接触 ,并且是该温度下 3个平衡相的

成分点 ;三条边是相邻的 3 个两相区的共轭线。

2) 两相区的边界一般是一对共轭曲线或两条直线。在特殊情况下 ,边界可退化成一条直

线或一个点。两相区与其两个组成相的单相区的相界面是成对的共轭曲线 ,其余三相区的边界

则为直线。

3) 单相区的形状不规则。

此外 ,随温度下降 , 3 个含有 L 相的三相区位置均沿反应相 L 的平衡成分点所指方向发生

移动 (见图 4 101 (a) , ( b ) )。这是三元系中发生两相共晶转变的三相区又一基本特征。

图 4 101  三元共晶相图的等温截面图

( a ) T E1
> E > T E ;  ( b ) T = T E ;  ( c ) T < T E ;  ( d) 室温

(3 ) 投影图  图 4 102 是图 4 97的投影图 ,图中 A E1 EE3 A , B E2 EE1 B, C E3 EE2 C分别

为α,β,γ相的液相面投影 , 3个相的固相面投影依次为 A a′aa″A , Bb′bb″B, Cc′cc″C。开始进入三

相平衡区的 6 个两相共晶面投影为

    L +α+β相区    a′E1 Eaa′和 b″E1 Ebb″

    L +β+γ相区 b′E2 Ebb′和 c″E2 Ecc″
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    L +γ+α相区 a″E3 Eaa″和 c′E3 Ecc′

图 4 102  三元共晶相图的投影图

固熔体双析熔解度曲面投影为

α+β相区   a′aa0 a′0 a′和 b″bb0 b″0 b″

β+γ相区   b′bb0 b′0 b′和 c″cc0 c″0 c″

γ+α相区   a″aa0 a″0 a″和 c′cc0 c′0 c′

△ abc为四相平衡三元共晶面投影。图中有

箭头的线表示三相平衡时的 3 个平衡相单变量

线 ,箭头指向降温方向。E点处 3 个单变量线箭

头汇于一处 ,这是三相共晶转变的又一基本特

征。利用与例 4. 9. 3 相同的方法根据投影图可

分析各种成分的合金的凝固过程和组织组成

物。图 4 103 表示了 A 角各区的室温组织组

成物。

图 4 103  三元共晶相图投影图的一角

【例 4. 9 .4】  分析图 4 102中所示位于四相平衡共晶转变三角形内的合金 O在结晶过程

中的组织变化。

图 4 104 和图 4 105 分别表示了合金 O 的结晶过程及冷却曲线。合金 O 位于液相面

A EE3 的投影内 ,因此当温度降至 T1 时从液相中首先结晶出初生相α,随着温度降低 ,两相成

分点的变化轨迹呈“蝴蝶形”,其中α相成分沿着初生α相的结晶终了面上的空间曲线的投影
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pq 变化 ,相应的液相成分沿着液面上的空间曲线投影 Or 变化。这种成分变化规律只能通过实

验测定。当温度降至三相平衡转变开始点 T2 ,两条曲线分别与α相最大熔解度曲线 a″a交于 q

点 ;与三相平衡共晶转变曲线 E3 E交于 r点。此时 ,初生α相停止析出 ,开始发生两相平衡共晶

转变 ,即 L→ (α+β)共晶。随着温度的降低和液相中不断析出两相共晶体 (α+γ)共晶 ,三相平衡

浓度分别沿着曲线 rE , qa及 sc变化 ,并始终保持平衡三角形的关系。如图中虚线三角形 qrs及

acE所示。当合金 O冷却到四相平衡点温度 TE 时 ,液相成分到达 E点 ,已结晶的固相平均成分

在 ac线上的 u 点处。u点的位置可用直线法则确定。此时三相平衡转变停止 ,开始进行四相平

衡转变 ,即 L→ (α+β+γ)共晶 ,合金在恒温 TE 下直至液相全部转变成三相共晶体。因此在凝固

终了时 ,合金的组织为α初晶 + (α+γ)共晶 + (α+β+γ)共晶 ,它们的质量分数可以根据杠杆定律

计算 ,即

wα
初晶

= O r
qr
× 100 %

w(α+γ)
共晶

=
OE
u E

-
O r
qr
× 100%

w(α+β+γ)
共晶

= u O
uE
× 100%

图 4 104  合金 O 的结晶过程 图 4 105  合金 O 的冷却曲线

在合金 O全部凝固后 ,再继续冷却时 ,各相的浓度分别沿着共析线 aa0 , bb0 , cc0 变化 ,进行

共析转变 ,分别析出两个次生相 :

α→βⅡ +γⅡ ,  β→αⅡ +γⅡ ,  γ→αⅡ +βⅡ

因此 ,合金 O的室温组织组成物为α初晶 + (α+γ)共晶 + (α+β+γ)共晶 +βⅡ +γⅡ ,而相组成物

为α+β+γ。它们的相成分在 a0 , b0 , c0 点。

§4. 9. 4  三元相图中的相平衡特征

根据相律 ,三元系的平衡相数可以是 1 ～ 4。下面介绍相平衡状态在相图中的特征。
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4. 9. 4. 1  单相状态

自由度 f = 3。单相区空间形状不受温度与成分对应关系的限制 ,其截面可以是任何形状。

4. 9. 4. 2  两相平衡

自由度 f = 2。故两相平衡空间以一对共轭曲面与其两个组成相的单相区相接 ,在垂直或

等温截面图上 ,都有一对曲线作为两相区与这两个单相区的分界线。两相区与三相区边界由两

相平衡的共轭线组成 ,因此在等温截面上 ,两相区与三相区边界必为一条直线。

4. 9. 4. 3  三相平衡

三元系的三相平衡空间是以组成相的三条单变量线为棱边构成的不规则三棱柱体。它的

棱与 3 个组成相的单相区相接 ,柱面与组成相两两组成的两相区相连。三棱柱体的起始处和终

止处可以是二元系的三相平衡线 ,也可以是四相平衡的等温平面 (见图 4 92 )。

任何三相平衡空间的等温截面都是一个共轭三角形 ,其顶点触及 3 个组成相的单相区 ,其

边是三相区与两相区边界线 (见图 4 101 )。三相平衡空间的垂直截面一般为一个曲边三角形

(见图 4 95( b ) )。

三元系三相平衡的反应相可以是液相 ,也可以全部是固相。三相平衡空间的反应相的单变

量线的位置在生成相的单变量线上方 (见图 4 92 )。因此三相区在等温截面上随温度下降时的

移动方向始终指向反应相平衡成分点 (见图 4 106) ;三相区在垂直截面上 ,始终是反应相位于

三相区上方 ,生成相位于三相区下方 ,如图 4 107 所示 (图例中液相为一个反应相 )。

图 4 106  在不同温度下两种三相空间的等温截面示例
( a ) L�α +β;  ( b ) L +α�β

图 4 107  两种三相空间的垂直截面图示例
( a ) L +β�α;  ( b ) L�α+β
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4. 9. 4. 4  四相平衡

三元系在四相平衡时自由度为零。即平衡相的成分和相平衡温度都是恒定的。四相平衡为

一个等温平面。在垂直截面图中为一条水平线。

四相平衡平面在 4 个平衡相的成分点处分别触及 4 个平衡相区 ;两个平衡相的共轭线是

其与两相区的边界 ,与四相平衡平面相接的两相区共有 6 个 ;四相平衡平面同时又是 4 个三相

区的起始处或终止处。

三元系中有三类四相平衡转变。反应相和生成相可以有液相 ,也可以全部是固相。有液相

参加的三类四相平衡区空间结构如图 4 108所示。除了利用相图结构可判定相转变类型外 ,还

可以利用四相平衡转变中单变量线走向准确判定相转变类型。图 4 109 表明了不同四相平衡

转变的单变量线走向的特点。如果反应相与生成相均为固相 ,图 4 109所示的三种转变称为三

相共晶转变、包共晶转变和双包晶转变。

图 4 108  三种四相平衡区的空间结构示例

(a ) 三相共晶转变 , L�α+β+ γ;  ( b ) 包共晶转变 , L +α�β+ γ;  ( c ) 双包晶转变 , L +α +β�γ

图 4 109  三种四相平衡转变的液相面交线投影及相转变平面的特点

(a ) 三相共晶转变 , L�α+β+ γ;  ( b ) 包共晶转变 , L +α�β+ γ;  ( c ) 双包晶转变 , L +α +β�γ

§4. 9. 5  实用三元相图举例

4. 9. 5. 1  Fe Cr C系相图

(1 ) 液相面投影图  图 4 110 为 Fe Cr C 三元系富 Fe角的液相面投影图。每块液相

面都对应一个初晶相。因而共有 5个初晶相α,γ, C1 ( M3 C) , C2 ( M7 C3 ) , C3 ( M23 C6 )。图中共有 7

条液相面单变线 ,它们分别对应的三相平衡转变如下 :
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1) 共晶转变 L�C1 +γ;

2) 包共晶转变 L +α�γ;

3) 共晶转变 L�γ+ C2 ;

4) 共晶转变 L�α+ C2 ;

5) 共晶转变 L�α+ C3 ;

6) 包共晶转变 L + C2 �C3 ;

7) 共晶转变 L�C1 + C2。

三条三相平衡转变线的交汇点表示 3 个四相平衡转变 ,即

A (1 300 ℃ )   L + C3�C2 +α

B ( 1 260 ℃ )   L +α�γ+ C2

C (1 130 ℃ )   L�γ+ C1 + C3

图 4 110  Fe Cr C系富 Fe角液相面投影图

(2 ) Fe Cr C系 ( wCr = 0 .13) 的垂直截面  在垂直截面图 (见图 4 111 ) 中可见 3个单

相区 , 8 个两相区 , 8 个三相区 , 3 个四相区 ,根据相区相邻的关系 ,相区形状及转变可能性进行

判断。例如α+γ+ C2 三相区 ,其上邻为γ+ C2 相区 ,下邻为α+ C2 相区 ,说明在冷却过程中γ

相消失 ,α相生成。此外 ,碳在γ(奥氏体 ) 相中的熔解度大于其在α(铁素体 ) 相中的熔解度 ,发

生γ→α转变时必有碳化物析出 ,因而可判断 C2 为析出相。由此可断定在此三相区内发生二元

共析转变γ�α+ C2。其余 7 个三相区的转变为 L +α�γ, L�γ+ C2 ,γ�α+ C3 ,γ + C2 �C3 ,

γ+ C2�C1 ,α�C1 + C3 ,α�C2 + C1。

四相平衡转变平面在三元相图垂直截面图必为一条水平直线 , 可根据四相平衡转变线上

下相接的三相区判断其转变类型。如 795 ℃水平线处α,γ, C2 和 C3 四相处于平衡状态。该线左

上邻为α+γ+ C3 三相区 ,左下邻为α+ C2 + C3 三相区 ,说明随温度下降γ相消失 , C2 相生成。

C1 相生成水平线右上邻为γ+ C2 + C3 ,右下邻为α+γ+ C2 ,说明随温度下降 C3 相消失、α相

生成。因此 ,在 795 ℃发生包共晶转变γ+ C3�C2 +α。如果垂直截面图未截到所有与四相区相

邻的 4个三相区 ,靠一个垂直截面图无法判定四相转变类型。图 4 111中所示其余两个四相平
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衡转变为 L + C2

1 175℃
γ+ C1 和γ+ C2

760℃
α+ C1。利用图 4 111可分析 Cr13 型不锈钢

和 Cr12 型模具钢的相转变特征。

图 4 111  Fe Cr C 系 wCr = 0 .13垂直截面图

【例 4. 9 .5】  分析 Cr13 不锈钢 ( wCr 为 0 .13 , wC 为 0 .000 5) 的相转变特征。

首先由液相中析出α相。进入 L +α两相区 ,直至全部。单相α在冷却过程中进入γ+α两

相区 ,在 1 100 ℃ 以上的转变为α→γ,在 1 100 ℃ 以下为γ→α,在随后继续冷却过程中由于

α相的熔解度下降 ,从α相中析出弥散的 C3 。其室温组织为α+ C3Ⅱ。

(3 ) Fe Cr C系的等温截面图  比较富 Fe角在 1 150 ℃和 850 ℃下的等温截面图 (见

图 4 112 ) ,可判别相图中三相区转变类型。如γ+ C1 + C2 三相区随温度下降以γ C2 边领先

向前移动 ,说明该相区内发生两相包共晶转变γ+ C2 → C1。根据图 4 112 可计算相应温度下

合金中各相的质量分数。

【例 4. 9. 6】  分析 Cr12 模具钢 ( wCr 为 0 .13 , wC 为 0 .20) 在 1 150 ℃ 时各平衡相的质量

分数。

待分析的 Cr12模具钢成分点 C在 1 150 ℃位于γ+ C2 两相区内 ,说明此温度下碳化物未

全部熔解 ;其 C1 相在 1 150 ℃的质量分数 (γ相亦然 ) 可根据近似画出的共轭线 abc利用杠杆

定律求出 ,即

wC
1

=
ac
ab
× 100 %

【例 4. 9 .7】  分析 wCr 为 0 .18 和 wC 为 0 .01 的不锈钢在 1 150 ℃下的各相质量分数。

待分析的不锈钢成分点 P在 1 150 ℃位于γ+ C2 + C3 三相区内。三相平衡成分点为 d , e,

f。可利用重心法则计算 3 个相的质量分数为

wγ =
ps
ds
× 100 %
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wC
2

= sf
e f

(1 - wγ )× 100%

wC
3

=
es
e f

(1 - wγ )× 100%

图 4 112  Fe Cr C 系富 Fe角等温截面图

( a ) 1 150 ℃ 下的等温截面图 ;  ( b) 850 ℃ 下的等温截面图

4. 9. 5. 2  Al Cu Mg 系相图

Al Cu Mg 系是航空工业中广泛应用的硬铝合金 ( LY 系列 ) 的基础。图 4 113 是 Al

Cu Mg三元系富 Al角的液相面投影图。七块液相投影面表示有 7 个初晶相αAl , CuAl2 (θ) ,

Mg2 Al3 (β) , Mg17 Al12 (γ) , Al2 CuMg ( S) , ( Al , Cu)4 0 Mg32 ( T ) 及 A l7 Cu3 Mg6 ( Q)。E1 是 Al Cu

系 L→αA l +θ共晶转变点的投影 ,所以 E1 ET 线是三元系的两相共晶线。E2 , E3 分别是 Al Mg

系中共晶反应 L→αAl +β和 L→β+γ转变点的投影 ,因此 E2 EU 和 E3 F也是三元系的两相共

晶转变线 ,根据液相单变量线的走向和液相面随温度变化的趋势 ,可判定其他液相单变量线所

代表的三相区中发生的三相平衡转变。P2 ET : L →αA l + S, P2 EU : L →αAl + T , PET : L →

S +θ, P1 P2 : L + S→ T。

ET , EU , P1 , P2 是四相平衡的液相点 ,根据液相单变量线在交汇时的走向 , 可判定所对应

的四相平衡转变类型如下 :

ET : 三相共晶转变 ( 508 ℃ )      L�αAl +θ+ S

EU : 三相共晶转变 (450 ℃ )      L�αAl +β+ T

P1 : 三相包共晶转变 ( 475 ℃ )     L + Q�S + T

P2 : 三相包共晶转变 ( 467 ℃ )     L + S�αAl + T

根据 Al Cu Mg三元系富 Al角熔解度曲面的投影 (见图 4 114 ) ,在合金凝固后的冷却

过程中 ,αAl 的熔解度要发生变化。图中α0 ,α1 ,α2 ,α3 ,α4 分别表示不同温度下 Cu和 Mg在αAl 中

的最大熔解度 ,其连线α0α1 ,α1α2 ,α2α3 ,α3α4 就是熔解度曲面与固相面的交线。根据图 4 114 ,随

温度下降αAl 的最大熔解度沿共析线变化 ,发生共析转变 ,析出次生相 ,这是 Al Cu Mg系合

金热处理强化的重要依据。
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图 4 113  Al Cu Mg三元相图富 Al角的液相面投影图

图 4 114  Al Cu Mg 三元相图富 Al角的熔解度(质量分数) 曲面投影图

4. 9. 5. 3  CaO SiO2 Al2 O3 系相图

图 4 115 和图 4 116分别给出了 CaO SiO2 Al2 O3 相图的液相面投影图和室温等温截

面图。在水泥、玻璃、陶瓷、耐火材料及炼铁等工业领域中 ,许多产品的主要成分都是这个三元

系的组元组成。例如质量分数 wAl
2

O
3

, wC a O , wS iO
2
分别为 0. 15 , 0. 23 , 0. 62 的附近是碱性炉渣的

成分 ,其液相温度最低可至1 170 ℃。

三元系中共有 12种化合物 ,其中 7种是稳定化合物 : CS (硅灰石 ) , C2 S(正硅酸钙 ) , C1 2 A7 ,

A2 S2 (莫来石 ) , CAS2 (钙长石 ) , CA , C2 AS (钙铝黄长石 ) ; 5 种不稳定化合物 : C3 S2 (硅钙石 ) ,

C3 S2 (硅酸三钙 ) , C3 A , CA6 , C2 A(这里 C, A , S分别代表 CaO , Al2 O3 , SiO2 ,下标表示该化合物

中该组元分子数 ,如 C2 AS表示 2CaO·Al2 O3·SiO2 )。包括 3 个纯组元 ,共有 15 个初晶相。相

图中有 15 个四相平衡转变 ,根据液相面投影图上四相平衡点处液相单变量线的走向不难判断
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四相平衡转变的类型。除液相外 ,三元系中各相相互固熔度几乎为零 ,结晶完成后除多晶型转

变外无其他形式的固态相变。三元相图的室温等温截面图由 15 个共轭三角形组成 ,共轭三角

形的顶点就是化合物的成分点。因此 ,用重心法则可方便地计算室温下三元系中任一组成的各

平衡相的相对量。

图 4 115  SiO2 CaO Al2 O3 系三元相图的液相面投影图

图 4 116  SiO2 CaO Al2 O3 系三元相图的室温等温截面
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习   题

1. 在 Al Mg 合金中 , xM g 为 0. 15 ,计算该合金中镁的 wMg 为多少。

2. 根据图 4 117 所示二元共晶相图 ,试完成 :

(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 ?并计算出相和组织组成物的相对量。

(3 ) 如果希望得到共晶组织加上相对量为 5% 的β初 的合金 ,求该合金的成分。

(4 ) 合金 Ⅰ ,Ⅱ 在快冷不平衡状态下结晶 ,组织有何不同。

3. 分析图 4 118 所示 Ti W 合金相图中 ,合金Ⅰ ( wW = 0. 40 ) 和 Ⅱ ( wW = 0 .93) 在平

衡冷却和快冷时组织的变化。

图 4 117  二元共晶相图 图 4 118  Ti W相图

4. 含 wC u 为 0. 056 5的 Al Cu合金 (见图 4 119) 圆棒 ,置于水平钢模中加热熔化 ,然后

采用一端顺序结晶方式冷却 ,试求合金圆棒内组织组成物的分布 ,各组成物所占圆棒的百分数

及沿圆棒长度上 Cu 浓度的分布曲线 (假设液相内熔质完全混合 ,固相内无扩散 , 界面平直移

动 ,液相线与固相线呈直线 )。

5. 参看图 4 45所示的 Cu Zn相图 ,指出图中有多少三相平衡 ,写出它们的反应式。并分

析含 wZn 为 0. 4的铜锌合金平衡结晶过程中的冷却曲线 ,主要转变反应式及室温相组成物与组

织组成物。

6. 根据下列数据绘制 Au V二元相图。已知金和钒的熔点分别为 1 064 ℃和 1 920 ℃。金

与钒可形成中间相β( AuV3 ) ,钒在金中的固熔体为α,其室温下的熔解度为 wV = 0 .19 ,金在钒

中的固熔体为γ,其室温下的熔解度为 wA u = 0 .25。合金系中有两个包晶转变 ,即

(1 )β( wV = 0 .4) + L( wV = 0 .25 )
1 400℃
α( wV = 0 .27)

(2 )γ( wV = 0 .52 ) + L( wV = 0 .345 )
1 522℃
β( wV = 0 .45 )
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图 4 119  Al Cu 相图

7. 计算含 wC 为 0. 04 的铁碳合金按亚稳态冷却到室温后组织中的珠光体、二次渗碳体和

莱氏体的相对量 ,并计算组成物珠光体中渗碳体和铁素体及莱氏体中二次渗碳体、共晶渗碳体

与共析渗碳体的相对量。

8. 根据显微组织分析 ,一灰口铁内含有 12 % 的石墨和 88% 的铁素体。试求其 wC。

9. 汽车挡泥板应选用高碳钢还是低碳钢来制造 ?

10. 当 800 ℃ 时 ,试求 :

(1 ) 含 wC = 0 .002 的钢内存在哪些相。

(2 ) 写出这些相的成分。

(3 ) 各相所占的相对量是多少。

11. 根据 Fe Fe3 C 相图 ,试完成 :

(1 ) 比较 wC = 0 .004 的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 wC = 0 .019 合金在慢冷和铸态下结晶过程和室温组织的不同。

(3 ) 说明不同成分区铁碳合金的工艺性 (铸造性、冷热变形性 )。

12. 图 4 120 为 Pb Sn Zn 三元相图液相面投影图。

(1 ) 在图上标出合金 X( wP b = 0 .75 , wSn = 0 .15 , wZn = 0 .10) 的位置 , 合金 Y( wPb =

0 .50 , wSn = 0 .30 , wZn = 0 .20 )的位置及合金 Z( wPb = 0 .10 , wSn = 0 .10 , wZn = 0 .80 )的位置。

(2 ) 若将 2 kg X, 4 kg Y 及 6 kg Z 混熔成合金 W,指出 W 的成分点位置。

(3 ) 若有 3 kg 合金 X ,问需要配多少何种成分的合金才能混合成 6 kg 合金 Y ?

13. 若合金 R由α,β,γ三相组成 ,合金 R及三相中的组元 A的含量依次为 AR , Aα , Aβ , Aγ ,

组元 B的含量依次为 BR , Bα , Bβ , Bγ ,组元 C的含量依次为 CR , Cα , Cβ , Cγ。试利用代数方法求合

金 R 中的三相的质量分数。

14. 试分析图 4 96中所示① ,② ,③ ,④和⑤区内合金的结晶过程 ,冷却曲线及组织变化

示意图 ,并在图上标出各相成分变化路线。

15. 试分析图 4 102所示中 Ⅰ ,Ⅱ ,Ⅲ ,Ⅳ 和Ⅴ区内合金的结晶过程 ,冷却曲线及组织组

成物。

16. 请在图 4 113 所示中指出合金 X( wC u = 0 .15 , wM g = 0 .05) 及合金 Y( wC u = wM g =

0 .20 ) 的成分点、初生相及开始凝固温度 ;并根据液相单变量线的走向判断所有四相平衡转变

的类型。
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图 4 120  P b Sn Zn相图液相面投影图

17 . wCr = 0 .18 , wC = 0 .01的不锈钢 ,其成分点在 1 150 ℃截面图 (见图 4 112 ) 中 p点

处 ,合金在 1 150 ℃ 时各平衡相质量分数应如何计算 ?

18. 利用图 4 111分析 2Cr13不锈钢 ( wCr = 0 .13 , wC = 0 .000 2 ) , 4Cr13 不锈钢 ( wCr =

0 .13 , wC = 0 .000 4 )和 Cr12型模具钢 ( wCr = 0 .13 , wC = 0 .02) 的凝固过程及组织组成物 ;并

说明它们的组织特点。

19. 根据图 4 121 分析陶瓷 ( wSiO
2

= 0 .57 , wC aO = 0 .38 , wAl
2

O
3

= 0 .05) 的凝固顺序及室

温下各相的质量分数。

图 4 121  SiO2 CaO Al2 O3 系的室温等温截面
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复习思考题

指出下列各题错误之处 ,并更正。

1. 固熔体晶粒内存在枝晶偏析 ,主轴与枝间成分不同 ,所以整个晶粒不是一个相。

2. 尽管固熔体合金的结晶速度很快 ,但是在凝固的某一个瞬间 , A , B 组元在液相与固相

内的化学位都是相等的。

3. 固熔体合金无论平衡或非平衡结晶过程中 ,液 固界面上液相成分沿着液相平均成分

线变化 ;固相成分沿着固相平均成分线变化。

4. 在共晶线上利用杠杆定律可以计算出共晶体的相对量。而共晶线属于三相区 , 所以杠

杆定律不仅适用于两相区 ,也适用于三相区。

5. 固熔体合金棒顺序结晶过程中 ,液 固界面推进速度越快 ,则棒中宏观偏析越严重。

6. 将固熔体合金棒反复多次“熔化 凝固”并采用定向快速凝固的方法 ,可以有效地提纯

金属。

7. 从产生成分过冷的条件 G/ R <
mc0

D
1 - k0

k0
可见 ,合金中熔质浓度越高 ,成分过冷区域

小 ,越易形成胞状组织。

8. 厚薄不均匀的Ni Cu合金铸件 ,结晶后薄处易形成树状组织 ,而厚处易形成胞状组织。

9. 不平衡结晶条件下 , 靠近共晶线端点内侧的合金比外侧的合金易于形成离异共晶

组织。

10. 具有包晶转变的合金 ,室温的相组成物为α+β,其中β相均是包晶转变产物。

11. 用循环水冷却金属模 ,有利于获得柱状晶区 ,以提高铸件的致密性。

12. 铁素体与奥氏体的根本区别在于熔碳量不同 ,前者少而后者多。

13. 727 ℃是铁素体与奥氏体的同素异构转变温度。

14. 在 Fe Fe3 C 系合金中 ,只有过共析钢的平衡结晶组织中才有二次渗碳体存在。

15. 根据相律判别图 4 122 中的相图错误之处 ,并说明原因。

图 4 122  不同类型的错误相图

16. 凡是碳钢的平衡结晶过程都具有共析转变 ,而没有共晶转变 ;相反 ,对于铸铁则只有

共晶转变而没有共析转变。
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17. 无论何种成分碳钢 ,随着含碳质量分数的增加 ,组织中铁素体相对量减少 ,而珠光体

相对量增加。

18. 含 wC = 0 .043的共晶白口铸铁的显微组织中 ,白色的基体为 Fe3 C,其中包括 Fe3 CⅠ ,

Fe3 CⅡ , Fe3 CⅢ , Fe3 C共析 , Fe3 C共晶。

19. 图 4 55所示为含 wC = 0 .007 7C的珠光体组织 ,图中显示渗碳体片密集程度不同 ,凡

是片层密集处则 wC 偏多 ,而疏稀处则 wC 偏少。

20. 试说明三元相图垂直截面的两相区内杠杆定律不适用的原因。

21. 只有单析熔解度曲面或双析熔解度曲面投影内的三元合金 , 才有一个次生相或两个

次生相析出。这话对吗 ?

22. 在三元相图中 ,液相面投影图十分重要 ,根据它就可以判断该合金系凝固过程中所有

的相平衡关系。这话对吗 ?
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第五章  材料中的扩散
 

由于热运动而导致原子 (或分子 ) 在介质中迁移的现象称为扩散。扩散是在固体中质量传

输的惟一途径。它与材料中的许多现象有关 ,如相变、时效析出、均匀化、固态烧结、蠕变、氢脆

等。因此 ,扩散是影响材料的微观组织和性能的重要过程因素。扩散研究主要解决两大类问题 :

(1 ) 扩散速率及其宏观规律 ;

(2 ) 扩散微观机理 ,即扩散过程中原子 (或离子、分子 ) 的具体迁移方式。

§5. 1  扩散定律及其应用

§5. 1. 1  扩散定律

考察一个最简单的单向扩散实验。用两根含碳质量分数分别为 c1 和 c2 ( c1 < c2 ) 的碳钢长

棒对焊起来 ,形成一个扩散偶。将其加热至 930 ℃ 保温并随时检查碳原子浓度分布情况 ,结果

如图5 1 所示。随时间延长 ,扩散偶界面两侧的碳原子浓度差及浓度梯度不断减小 ,碳原子浓

度分布逐渐趋于均匀。这说明在扩散偶中存在碳原子由浓度高的一侧向浓度低的一侧迁移的

扩散流。

1855 年 ,菲克 ( A .Fick ) 首先总结提出了在各向同性介质中扩散过程的定量关系 ——— 扩

散定律 (也称菲克定律 )。

5. 1. 1. 1  菲克第一定律

菲克第一定律指出 ,在单位时间内通过垂直扩散方向的单位截面积的扩散物质量 (通称扩

散通量 )与该截面处的浓度梯度成正比。为简便起见 ,仅考虑单向扩散问题。设扩散沿 x轴方向

进行 ,上述定律可写成以下数学形式 ,即

J = - D
�c
�x

(5 1)

式 (5 1 ) 也称第一扩散方程。式中比例系数 D称为扩散系数 ( SI制单位为 m2/ s) ,负号表示扩

散方向与浓度梯度�c/ �x方向相反 ,其中 c为体积浓度 (单位可采用 g/ m
3
或 mol/ m

3
) ,因而扩

散通量 J相对应的单位是 g/ ( m
2
·s) 或 mol/ ( m

2
·s )。

菲克第一定律可直接用于处理稳态扩散问题。此时浓度分布不随时间变化 ,处理过程中可

用全微分 dc/ d x代替式 (5 1) 中的偏微分�c/�x。

5. 1. 1. 2  菲克第二定律

菲克第一定律也适用于非稳态扩散过程 ,但式 ( 5 1) 没有给出扩散物质浓度与时间的关
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系。难以将其用来全面描述浓度随时间不断变化的非稳态扩散过程。求解这类问题需在菲克第

一定律基础上 ,利用质量平衡原理做进一步分析。

图 5 1  扩散偶中浓度随距离变化示意图 ( t1 < t2 ) 图 5 2  单向扩散体的微元体模型  

对如图 5 1所示的非稳态扩散偶 ,沿垂直于扩散方向 ( x轴 ) 的平面切取宽度为 d x的微元

体 ,微元体垂直于 x轴的两表面面积均为 A ,如图 5 2 所示。设 J1 和 J2 分别表示流入和流出

该微元体的扩散通量 ,则流入和流出该微元体的扩散物质的流量分别为 J1 A和 J 2 A;根据质量

平衡原理 ,微元体中扩散物质的积存速率 R必为流入与流出该微元体的扩散物质流量之差 ,即

R = J1 A - J2 A = J1 A - J1 A +�( JA )
�x

d x = -
�( JA )
�x

d x

如果所研究的体系中既没有产生扩散物质的源 ,也没有消耗扩散物质的阱 ,那么 R与微元

体中扩散物质体积浓度 c的关系为

R = �( cA d x )
�t

= �c
�t

Ad x

从上两式中消去 R得

�c
�t

= - �J
�x

(5 2)

式 (5 2 ) 称单向扩散的连续性方程。将菲克第一定律代入式 (5 2 ) 即得到菲克第二定律的数

学表达式 ,即

�c
�t

= �
�x

D
�c
�x

(5 3)

式 (5 3 ) 也称第二扩散方程。扩散系数 D一般与浓度 c有关。但如果浓度变化范围不大 ,则为

了便于求解 ,可近似取 D为一个与 c无关的常数 ,这时式 (5 3 ) 可写成

�c
�t

= D
�

2
c
�x

2 (5 4)

§5. 1. 2  科肯道尔 ( Kirkendall ) 效应

以上扩散实验分析中 ,只考虑了碳原子的扩散。而事实上铁原子同时也会发生扩散 ,只是

与在奥氏体晶体的间隙中扩散的碳原子相比 ,铁原子的扩散是微不足道的。因此 ,可将铁原子

点阵看成固定不动的。如果由可以置换方式互熔的纯铜和纯镍对焊成扩散偶 ,并在焊接面上事

先嵌入惰性标记 (如钨丝、氧化物颗粒或焊接气孔等 ) ,将扩散偶加热并长时间保温 ,则会产生

铜和镍原子越过界面向对方中扩散 ,如图 5 3( a) 所示。由于两种原子的尺寸相近 ,扩散以置换
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互熔方式进行。发生扩散后的化学成分分布曲线的形式与图 5 1 中的相似 ;此外 ,实验中还可

观察到事先嵌入的惰性标记向扩散偶的镍一侧移动了一段距离 ,如图 5 3 ( b) 所示。这一现象

必然是扩散过程中界面的铜一侧伸长 ,镍一侧缩短所致。如果两种原子的扩散速度相同 ,则两

种原子尺寸上的差异不可能产生与实验观察值可比较的体积变化。因此可能的解释只能是镍

原子比铜原子具有更快的扩散速度 (即扩散系数更大 ) ,使扩散偶的镍一侧向铜一侧发生了物

质净输送。上述重要现象是科肯道尔于 1947 年首先报道 ,故称科肯道尔效应。科肯道尔效应后

来被证明广泛存在于置换型扩散偶中。

图 5 3  科肯道尔效应

( a ) 铜和镍组成的扩散偶 ;  ( b ) 扩散偶中不同原子的扩散情况

达肯首先分析了科肯道尔效应。他的分析基于以下假设 :

(1 ) 组元间的扩散互不干涉 ;

(2 ) 扩散过程中空位浓度保持不变 ;

(3 ) 扩散驱动力为浓度梯度。

假定将如图 5 3 (a)所示的扩散偶一端固定于静止坐标系中 ,同时在试件外有一个固定在

静止参考系中的观测者 A和另一个固定在标记面上的观测者 B;如果两组元扩散系数不同 ,扩

散过程中标记面发生运动 ,此时观测者B只能观察到由浓度梯度引起的扩散流 ,而观测者 A则

可同时观察到由浓度梯度引起的扩散流和由点阵整体运动造成的物质流。点阵整体运动速度

就是标记面运动速度 v。这样 ,对于静止参考系 ,两组元的扩散通量可表示浓度梯度引起的扩

散通量与点阵整体运动引起的扩散通量之和 ,即

J
*
i = ci v - Di

�c i

�x
,  i = 1 , 2 (5 5)

由于假定了扩散偶各点空位平衡浓度始终保持不变 ,即 c1 + c2 = c, (空位浓度一般不会大于

10
- 3
数量级 , c≈ 1 ) ,故必然有 J

*
1 = - J

*
2 ,对式 ( 5 5) 整理可得

v = ( D1 - D2 )
�φ1

�x
= ( D2 - D1 )

�φ2

�x
(5 6)

φi = ci/ c为组元 i的体积分数。显然 ,
�φ1

�x
= -
�φ2

�x
。将式 (5 6 ) 代回式 ( 5 5) 得

J *
i = - (φ2 D1 +φ1 D2 )

�c i

�x
= 珦D
�ci

�x
,  i = 1 , 2 (5 7)

式中 ,珦D称互扩散系数 , Di 称组元 i的偏扩散系数或本征扩散系数。式 (5 7) 表明 ,对于二元置

换扩散体系中 ,菲克定律中的扩散系数应采用扩散系数珦D, 因为它是相对于静止参考系 (观测

者 ) 的扩散系数。一般珦D≠ Di ,只有两种情况例外。

(1 ) 自扩散  纯物质晶体中的扩散称自扩散。由于不存在浓度梯度 ,自扩散产生于晶体

中原子的无规则随机运动。自扩散系数一般采用材料表面涂覆放射性同位素的方法 (原子示踪
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法 )测定。由于稳定元素与其同位素的化学性质没有差别 ,故扩散系数相同。即 D = D
*

( D
*
为

放射性同位素的扩散系数 )。令φ和φ* 分别为稳定元素及其放射性同位素的体积分数 ,根据式

(5 7 ) ,则有

珦D = φD
*

+φ
*

D = D

(2 ) 稀固溶体  当φ1 → 1 ,φ2 → 0 (反之亦然 ) ;根据式 ( 5 7) ,则有

珦D = D2

§5. 1. 3  扩散定律的应用

应用菲克第一定律解决稳态扩散问题相当于求解一阶微分方程 ,在确定边界条件后求解

很容易。应用菲克第二定律解决非稳态扩散问题时 ,由于需要求解以时间与空间坐标为自变量

的偏微分方程 ,其求解方法取决于边界和初始条件 ,一般比较复杂。本节以两个很重要的解作

为例子 :一是限定源 (瞬间平面源 ) 扩散 ,二是恒定源 (恒定平面源 ) 扩散。

【例 5. 1 .1】  限定源扩散

测定物质的自扩散系数的放射性同位素示踪法和某些半导体扩散掺杂工艺等都属于此类

问题。以利用放射性同位素示踪法测定金的自扩散系数为例说明这一类扩散问题。扩散处理前

先将一薄层金的放射性同位素 Au
198
涂覆于普通金 Au

19 7
样品上。经过一段时间的扩散处理 ,

Au
19 8
进入 Au

19 7
样品内。在扩散过程中 ,样品表面不再补充 Au

19 8
。分析中以 Au

19 7
样品有 Au

19 8

涂层的表面为原点。已知扩散处理前 Au1 97 表面 ( x = 0) 处有一无限薄层的 Au1 98 ;在扩散过程

中没有外界物质流入。若令 c为 Au
198
的浓度 ,则这个一维扩散问题的边界条件 :当 t > 0 时 ,

x = 0 , J = 0 ,�c
�x

= 0 ; x = ∞ , c = 0。初始条件 :当 t = 0时 , x = 0 , c = ∞ , x = ∞ , c = 0。对

下式应用微分方法可以直接证明 ,在满足上述条件下 ,下式就是式 (5 4 ) 的特解 ,即

c =
M

πD t
exp -

x2

4 D t
(5 8)

式中  M———样品表面单位面积上的 Au
19 8
涂覆量 (即具有单位面积涂覆表面的样品中 Au

19 8

的总量 )。

M =∫
∞

0
cd x

如扩散处理时间为τ。处理后对试件扩散层逐层进行放射性强度 I 的测定 ,因为 I( x) ∝ c, 所

以有

I( x) = K
M

πDτ
exp - x

2

4 Dτ
(5 9)

式中 , K为常数。ln I( x) 与 x
2
的关系为一条斜率为 1/ 4 Dτ的直线 ,由此求得示踪原子的扩散系

数 D值。因为同一元素的同位素的化学性质相同 ;扩散系数相等 ,放射性同位素示踪原子的扩

散系数就等于被测元素的自扩散系数。自扩散系数是考察材料耐热性的重要参考指标。

【例 5. 1 .2】  恒定源扩散

扩散物质在扩散过程中在工件表面的浓度始终保持恒定值 cs。这类问题称恒定源扩散。金

属的氧化和化学热处理 ,玻璃的化学增强处理及某些半导体扩散掺杂工艺等都属于此类问题。

对于一维恒定源扩散问题 ,为求式 ( 5 4) 的通解 ,引入中间变量 z =
x

2 D t
,则
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�c
�t

= �c
�z
�z
�t

= - z
2 t
�c
�z

�
2

c
�x

2 =
�
�x
�c
�z
�z
�x

=
�

2
c
�z

2
�

2
z
�x

2 =
1

4 D t
�

2
c
�z

2

将上两式代入式 (5 4 ) ,消去 t,可将式 ( 5 4) 变成一个常微分方程 ,即

d2 c
d z2 + 2 z

d c
d z

= 0

再引入中间变量 u = dc/ d z将上式降阶 ,则有

d u
d z

+ 2 zu = 0

对上式分离变量积分可得 u = A1 exp( - z2 )。代入 u = dc/ d z再积分可得式 (5 4 ) 的通解

c = A1∫
β

0
e - z

2

d z + A2 = A1 × π
2

erf(β) + A2 ( 5 10)

式中 , e rf(β) =
2

π
∫
β

0
e

- z 2

d z 称高斯误差函数 , 显然 erf(∞ ) = 1。恒定源扩散的边界条件为

c | x = 0 = cs ;如果扩散前工件内部扩散物质的浓度为 c0 ,则初始条件为 c | t = 0 = c0。据此得

A1 =
2 ( cs - c0 )

π
,   A2 = c0

由此得到扩散第二定律的特解如下 :

c( x , t) = c0 + ( cs - c0 ) 1 - erf
x

2 D t
( 5 11)

式中的β=
x

2 Dt
,则对应的 erf(β) 值可由表 5 1 中查出。

表 5 1  误差函数 erf(β) 表 (0 ≤β≤ 2. 7)

β 0 41 ¨2 �3 •4 �5 x6 ì7 `8 Ô9 H

0 ’‡. 0 0 ±¦. 000 0 0 %�. 011 3 0 ™Ž. 022 6 0 
�. 033 8 0 •v. 045 1 0 õê. 056 4 0 î. 067 6 0 ÝÒ. 078 9 0 QF. 090 1 0 Åº. 101 3

0 ’‡. 1 0 ±¦. 112 5 0 %�. 123 6 0 ™Ž. 134 8 0 
�. 143 9 0 •v. 156 9 0 õê. 168 0 0 î. 179 0 0 ÝÒ. 190 0 0 QF. 200 9 0 Åº. 211 8

0 ’‡. 2 0 ±¦. 222 7 0 %�. 233 5 0 ™Ž. 244 3 0 
�. 255 0 0 •v. 265 7 0 õê. 276 3 0 î. 286 9 0 ÝÒ. 297 4 0 QF. 307 9 0 Åº. 318 3

0 ’‡. 3 0 ±¦. 328 6 0 %�. 338 9 0 ™Ž. 349 1 0 
�. 359 3 0 •v. 368 4 0 õê. 379 4 0 î. 389 3 0 ÝÒ. 399 2 0 QF. 409 0 0 Åº. 418 7

0 ’‡. 4 0 ±¦. 428 4 0 %�. 438 0 0 ™Ž. 447 5 0 
�. 456 9 0 •v. 466 2 0 õê. 475 5 0 î. 484 7 0 ÝÒ. 493 7 0 QF. 502 7 0 Åº. 511 7

0 ’‡. 5 0 ±¦. 520 4 0 %�. 529 2 0 ™Ž. 537 9 0 
�. 546 5 0 •v. 554 9 0 õê. 563 3 0 î. 571 6 0 ÝÒ. 579 8 0 QF. 587 9 0 Åº. 597 9

0 ’‡. 6 0 ±¦. 603 9 0 %�. 611 7 0 ™Ž. 619 4 0 
�. 627 0 0 •v. 634 6 0 õê. 642 0 0 î. 649 4 0 ÝÒ. 656 6 0 QF. 663 8 0 Åº. 670 8

0 ’‡. 7 0 ±¦. 677 8 0 %�. 684 7 0 ™Ž. 691 4 0 
�. 698 1 0 •v. 704 7 0 õê. 711 2 0 î. 717 5 0 ÝÒ. 723 8 0 QF. 730 0 0 Åº. 736 1

0 ’‡. 8 0 ±¦. 742 1 0 %�. 748 0 0 ™Ž. 735 8 0 
�. 759 5 0 •v. 765 1 0 õê. 770 7 0 î. 776 1 0 ÝÒ. 786 4 0 QF. 786 7 0 Åº. 791 8

0 ’‡. 9 0 ±¦. 796 9 0 %�. 801 9 0 ™Ž. 806 8 0 
�. 811 6 0 •v. 816 3 0 õê. 820 9 0 î. 825 4 0 ÝÒ. 824 9 0 QF. 834 2 0 Åº. 838 5

1 ’‡. 0 0 ±¦. 842 7 0 %�. 846 8 0 ™Ž. 850 8 0 
�. 854 8 0 •v. 858 6 0 õê. 862 4 0 î. 866 1 0 ÝÒ. 869 8 0 QF. 837 3 0 Åº. 816 8

1 ’‡. 1 0 ±¦. 880 2 0 %�. 883 5 0 ™Ž. 886 8 0 
�. 890 0 0 •v. 893 1 0 õê. 896 1 0 î. 899 1 0 ÝÒ. 902 0 0 QF. 904 8 0 Åº. 907 6

1 ’‡. 2 0 ±¦. 910 3 0 %�. 913 0 0 ™Ž. 915 5 0 
�. 918 1 0 •v. 920 5 0 õê. 922 9 0 î. 925 2 0 ÝÒ. 927 5 0 QF. 929 7 0 Åº. 931 9

1 ’‡. 3 0 ±¦. 934 0 0 %�. 936 1 0 ™Ž. 938 1 0 
�. 940 0 0 •v. 941 9 0 õê. 943 8 0 î. 945 6 0 ÝÒ. 947 3 0 QF. 949 0 0 Åº. 950 7

1 ’‡. 4 0 ±¦. 952 3 0 %�. 953 9 0 ™Ž. 955 4 0 
�. 956 9 0 •v. 958 3 0 õê. 959 7 0 î. 961 1 0 ÝÒ. 962 4 0 QF. 963 7 0 ½². 949  

1 ’‡. 5 0 ±¦. 966 1 0 %�. 967 3 0 ™Ž. 968 7 0 
�. 969 5 0 •v. 970 6 0 õê. 971 6 0 î. 972 6 0 ÝÒ. 973 6 0 QF. 974 5 0 Åº. 975 5

β 1 ïä. 55 1 zo. 6 1 ×Ì. 65 1 bW. 7 1 ¿́. 75 1 J?. 8 1 ¾³. 9 2 2'. 0 2 ¦›. 2 2 ��. 7

erf(β) 0 ±¦. 971 6 0 %�. 976 3 0 ™Ž. 980 4 0 
�. 983 8 0 •v. 986 7 0 õê. 989 1 0 î. 992 8 0 ÝÒ. 995 3 0 QF. 998 1 0 Åº. 999 9
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图 5 4  Fe Fe3 C相图左下角及渗碳层中的碳浓度 (质量分数 ) 分布

图 5 4所示是以低碳钢棒 ( wC 为 c1 )的渗碳过程为例 ,说明恒定源扩散过程中浓度分布随

时间的变化趋势。渗碳过程中低碳钢棒只有一端暴露于碳势为 cs 的 (≤ c2 ) 渗碳介质中 ,渗碳

温度恒定且处于奥氏体相区。通常以渗碳表面到给定碳浓度 c* 处的距离做为渗碳层深度δ。根

据式 (5 11) 有

erf
δ

2 D t
=

cs - c*

cs - c0
= 常数

即

δ= α Dt ( 5 12)

这里α是与 cs 和 c * 有关的常数。渗碳层深度与 D t 成正比是制定渗碳工艺的理论依据。

【例 5. 1 .3】  一个装有氢气的薄壁压力容器 ,容器内表面的氢浓度为 cH ,它取决于容器内

氢气的压力。假设扩散系数 DH 不受浓度影响 ,试求通过器壁渗漏的通量。

解  容器壁中存在浓度梯度为

�c
�x

=
(0 - cH )

l
= -

cH

l
  ( l为容器壁厚度 )

通过容器壁的通量为

J = - D d c
d x

=
DH cH

l

【例 5. 1 .4】  若将纯铁棒置于 wC = 0. 013碳势的渗碳气氛中加热至 920 ℃ ,经 10 h保温

后 ,求渗碳层中碳浓度分布的规律。已知 C 在 r Fe中的扩散系数 D = 1. 5× 10
- 7

cm
2
/ s。

解  由式 ( 5 11 ) 可知 ,离铁棒表面距离为 x处碳的浓度为

    c = c0 + ( cs - c0 ) 1 - erf
x

2 Dt
= cs 1 - erf

x

2 Dt
=

0. 013× 1 - erf
x

2× 1. 5× 10
- 7
× 36 000

=

0. 013× [1 - erf( 6. 8 x) ]
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§5. 2  扩散的微观机理

§5. 2. 1  扩散机制

图 5 5 表示了晶体扩散的几种原子模型 ,其中间隙机制和空位机制是最重要的两种扩散

机制。参与扩散的可以是电中性的原子 ,也可以是离子。

图 5 5  扩散的几种原子模型

5. 2. 1. 1  间隙机制

当晶体中存在小的间隙原子时 ,这些间隙原子一般通过晶格间隙之间的跃迁实现扩散。

5. 2. 1. 2  空位机制

根据统计热力学 ,绝对零度以上处于热平衡状态的晶体中总存在一定数量的空位。在自扩

散或置换原子参与的扩散 (置换扩散 ) 过程中 ,扩散原子离开自己的点阵位置去填充空位 , 而

原先的点阵位置形成了新的空位。随着这一过程不断进行 ,就形成了扩散原子与空位的逆向流

动。显然 ,正是空位流造成了科肯道尔效应。

5. 2. 1. 3  其他扩散机制

填隙机制 :本应处于点阵位置的原子有时会出现在间隙位置。它们会将邻近点阵原子挤到

间隙中 ,并取而代之。由于形成这种间隙原子所需能量较高 ,一般情况下这类缺陷浓度十分低 ,

因此对扩散贡献不大。但辐照可大大增加此类缺陷。

直接换位机制和环形换位机制 ,此类机制需要有两个或更多的原子协同跳动 ,所需能量也

较高 (特别是直接换位机制 ) ;而且以此类机制换位的结果必然是通过界面流入和流出的原子

数目相等 ,不可能产生科肯道尔效应。

§5. 2. 2  原子热运动与晶体中的扩散

固体中的原子并非静止不动 ,而是一直处于连续不断的运动状态中。这种运动称原子的热

运动。宏观扩散流是由大量原子迁移产生的 ,而原子迁移则是其热运动的统计结果。无论固体

中原子以何种方式迁移 (见图 5 6 (a)中间隙原子由位置 1迁移至位置 2 )都必须推开某些邻近

的原子引起瞬时畸变。这种应变构成了扩散的阻力 , 使得原子必须越过一定的能垒ΔGm =

G2 - G1 (见图 5 6 ( b) )。只有自由能高于 G2 的原子才可能发生迁移。为了考察扩散与晶体中
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原子热运动的关系 ,我们可先分析相邻两晶面的物质迁移。如图 5 7所示 ,假设① 在给定条件

下发生扩散的熔质原子跳到其相邻位置的频率 (简称跃迁频率 ) 为Γ;② 任何一次熔质原子跳

动使其从一个晶面Ⅰ 跃迁至相邻晶面的几率为 p;③ 晶面 Ⅰ和Ⅱ 上的扩散原子的面密度分

别为 n1 和 n2 ,则在时间间隔δt内单位面积上由晶面 Ⅰ跃迁至晶面 Ⅱ 及由晶面Ⅱ 跃迁至晶

面Ⅰ 上的熔质原子数依次为

NⅠ→Ⅱ = n1 pΓδt ,  NⅡ→Ⅰ = n2 pΓδt

如果 n1 > n2 ,则单位面积的晶面 Ⅱ所得熔质原子净值为

NⅠ→Ⅱ - NⅠ→Ⅱ = ( n1 - n2 ) pΓδt = Jδt

即 J = ( n1 - n2 ) pΓ ( 5 13)

式中  J———扩散通量。

图 5 6  原子迁移需跃过的能垒

( a ) fcc晶体中的 ( 100 ) 晶面 ;  ( b ) 原子的自由能与其位置的关系

图 5 7  相邻晶面间的物质迁移

 

如果相邻两晶面的面间距为 a,则晶面的熔质体积浓度 c与熔质原子面密度 n 的关系为

c = n/ a ( 5 14)

而晶面Ⅱ 的体积浓度 c2 与晶面 Ⅰ的体积浓度 c1 的关系为

c2 = c1 +
�c
�x

a ( 5 15)

这里 x轴与晶面垂直。将式 (5 14) 代入式 (5 15) 后整理得

n2 - n1 =
�c
�x

a2 ( 5 16)

代入式 (5 13) 并考虑到对于同一扩散过程菲克第一定律也同时成立 ,

J = ( n1 - n2 ) pΓ = - a2 pΓ�c
�x

= - D�c
�x

( 5 17)

由此可得

D = a
2

pΓ ( 5 18)

如果原子向每一个方向跃迁的几率相等 , 则对于三维体扩散过程 , p = 1/ 6。以上分析表

明 ,扩散过程与发生扩散的熔质原子跃迁特性有关。对一个原子的净迁移及其跃迁特性之间的

关系进行统计分析可对扩散问题有进一步了解。在分析中须做如下基本假设 :① 只允许原子

做距离为α的跃迁 ;② 原子在每个方向上跃迁几率相等。即每次跃迁与前一次跃迁无关。满足

这两条假设的问题称无规则行走问题。经过 n次跃迁 ,该原子离开初始位置的距离为 Rn。利用

统计分析方法可求得 Rn 的平均值
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珚Rn = nα ( 5 19)

原子迁移的平均距离与迁移次数的平方根成正比反映了无规则随机运动的统计特征。用

式 (5 19) 分析图 5 4所示的渗碳问题。碳原子处在奥氏体的八面体间隙位置。令 a为奥氏体

(200 ) 晶面间距 , 则 α = 2 a, 碳原子在 x 方向上跳动几率为 1/ 3 , 根据式 (5 18) 和

式 (5 19) 得

α
2

=
6 D
Γ

=
珚R2

n

n
( 5 20)

式中 ,珚Rn 可代表碳原子的平均扩散距离 ; n/ Γ是跃迁次数除以跃迁频率为扩散时间 t。由此得

珚Rn = 2 .45 Dt

这与式 (5 12) 的结果是一致的。然而值得注意的是 ,事实上扩散原子在每一方向上的跃

迁并不是完全随机的。例如 ,当扩散以空位机制进行时 ,扩散原子跳入空位后下一次跃迁跳回

原来位置的几率最大 ,然而这种跃迁对宏观扩散流没有贡献。因为考虑每次跃迁与前次跃迁的

相关性 ,所以式 ( 5 18 ) 需引入一个相关系数 f 进行修正 ,即

D =
1
6

fΓa
2

( 5 21)

相关系数 f 值主要取决于晶体结构与扩散机制 ,其计算比较复杂。如果扩散以空位扩散机制进

行 ,则对于金刚石结构 , f = 0 .5 ;对于 bcc 结构 , f = 0 .72;对于 fcc 和 hcp 结构 , f = 0 .78。

式 (5 21) 中的 a值主要取决于晶体的点阵类型和点阵常数 ,因此变化不大 ,约为 10 - 10 m数量

级。扩散系数的差异主要取决跃迁频率Γ。

设原子的振动频率为ν,扩散原子邻近位置为 z ,邻近位置可接纳扩散原子的几率为 P,则

Γ应与ν, z , P及具有跃迁条件的摩尔分数 exp ( - ΔGm / kT ) 成正比 ,即

Γ = νz Pexp -
ΔGm

kT
( 5 22)

根据热力学 ,ΔGm = ΔHm - TΔSm ;ΔHm 为激活焓 ,ΔSm 为激活熵。由于间隙固熔体的熔解度

很小 ,对于晶体中间隙扩散 ,间隙原子相邻的间隙位置基本上是空的 ,所以 P≈ 1 ,扩散系数可

表示为

D =
1
6

fa
2
νzexp
ΔSm

k
exp -
ΔHm

kT
= D0 exp -

ΔHm

kT
( 5 23)

式中  D0——— 扩散常数。

金属晶体或非金属的单质晶体中的置换扩散主要以空位机制进行。设空位浓度为 cν ,根据

统计热力学

cν = exp -
ΔGf

kT
= exp
ΔHf

kT
exp -
ΔSf

k
( 5 24)

式中 ,ΔGf ,ΔSf ,ΔHf 分别为空位形成自由能 ,空位形成熵和空位形成焓。显然 , P = cν。此时扩

散系数可表示成

D =
1
6

fa
2
νzexp
ΔSf +ΔSm

k
exp
ΔHf +ΔHm

kT
= D0 exp

ΔHf +ΔHm

kT
( 5 25)

可见置换扩散的激活能包括了原子跃迁激活能和空位形成能两部分 ,与间隙扩散相比 ,置换扩

散一般具有更高的扩散激活能和更低的扩散系数。
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§5. 2. 3  晶态化合物中的扩散

根据统计热力学 ,处于热平衡状态的晶体内部总存在一定数量的点缺陷 ;这类点缺陷也称

本征缺陷。以本征缺陷为媒介发生的扩散称本征扩散。为了保持电中性 ,晶态化合物中的点缺

陷一般是成对的复合点缺陷 ,例如由一对正、负离子空位构成的肖特基 ( Schottky) 缺陷 ;由一

个离子空位和一个同类间隙离子构成的弗兰克尔 ( Frankel ) 缺陷。令某种复合缺陷的浓度为

cf ,根据热力学则有

cf =
n
N

= exp
ΔGf

2 kT
= exp
ΔSf

2 k
exp -
ΔH f

2 kT
( 5 26)

式中   N——— 晶体中离子对数 ;

n ——— 复合点缺陷对数 ;

ΔGf ,ΔSf ,ΔHf———形成一对复合点缺陷对所需自由能、熵和焓。

如果扩散以空位机制进行 ,则本征扩散系数可表示为

      D =
1
6

f a
2
νzexp
ΔSf + 2ΔSm

2 k
exp
ΔHf + 2ΔHm

2 kT
=

D0 exp
ΔH f + 2ΔHm

2 kT
( 5 27)

图 5 8

 
 

NaCl晶体中 Na+ 的扩散系数
与温度的关系

晶态化合物中只有在晶体很纯且温度很高的情

况下才会发生本征扩散。在多数情况下观察到的是

受非本征缺陷 (非平衡缺陷 ) 控制的非本征扩散。产

生非本征缺陷的方式有引入杂质形成各种类型的固

熔体、改变晶体的化学配比形成非化学计量化合物

或辐照等 (金属冷变形及淬火形成的非平衡空位也

属于非本征缺陷 )。非本征扩散系数可表示为

D = 1
6

f a2νzcimp
ν exp
ΔSm

k
exp -
ΔHm

kT
=

D0 exp -
ΔHm

kT
( 5 28)

式中  c
imp
ν ——— 杂质引入的非本征空位浓度。

显然非本征扩散具有较低的扩散激活能 , 如

图 5 8 中的实例所示。任何导致非本征缺陷浓度增

大的因素都会使图 5 8中所示的本征扩散与非本征

扩散的转折点向高温方向移动。在许多情况下非本

征缺陷浓度要大大高于本征缺陷 ,然而晶态化合物

中的点缺陷形态比单质晶体 (如金属 ) 复杂得多。引

入的空位可以是电中性的 , 也可以是带单电荷或双

电荷的。生成空位的缺陷平衡反应具体过程常常相当复杂 ,因此影响非本征空位浓度非本征缺

陷浓度的因素很多 ;常使晶态化合物中的扩散机理分析变得比较困难。

此外 ,离子固体中的离子是载流子 ,外加电场引起的电传导相当于离子的定向扩散。此时

扩散系数与其电导率成正比。对此类材料可通过测定材料的电导率获得扩散系数值。
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§5. 2. 4  非晶态固体中的扩散

在非晶态固体中原子排列没有晶体紧密 ,跃迁频率高 , 因此与同一物质的晶体相比 ,非晶

态固体中原子具有更大的迁移率。扩散系数较高 ,扩散激活能较低。

非晶态固体的扩散能力与原子排列紧密程度有关。例如通过玻璃化转变区域时采用急冷

的方法 ,所获得的玻璃与经过完全退火的同种玻璃相比 ,前者比体积较大 ,内部的网络结构更

加开放。因此 ,玻璃中网络变体离子 (如钠钙玻璃中的 Na
+

) 的扩散系数大大高于退火的玻璃。

如果玻璃中如网络变体离子数量增加 ,也可使网络变体离子的扩散系数下降。这一结果被认为

与玻璃网络结构断裂 ,离子间平均距离减小有关。

在聚合物中 ,小分子、原子或离子可在大分子链间发生扩散。与晶态聚合物相比 ,玻璃非晶

态聚合物中更容易发生扩散。某些聚合物还具有选择性扩散的特性。这一特性已获得了应用 ,

如海水淡化等。

§5. 2. 5  界面扩散

以上主要阐述了通过均匀介质的扩散 ,即体扩散。在许多情况下 ,通过界面 (晶界、相界面

图 5 9

 
 
银的体扩散、晶界扩散

和表面扩散系数

表面 ) 的扩散具有重要作用。

在晶界区域原子堆积密度较低 , 原子的迁

移率高 ,扩散系数小。在晶体表面 , 原子沿表面

的迁移受周围点阵原子的作用较小 ,因此具有

更大的可动性。在许多情况下 ,表面扩散的激活

能只有体扩散的一半 , 晶界扩散的激活能介于

其间 ,并且 DL < DB < DS , DL , DB , DS 分别表

示体扩散 , 晶界扩散和表面扩散的扩散系数。

图 5 9 以纯银为例说明这一现象。

上述结论对晶态化合物中的离子扩散也基

本适用。值得注意的是 ,杂质或熔质的影响常常

不容忽视。例如在 1 000 ～ 1 300 ℃ 范围内 ,

MgO双晶和多晶体扩散数据显示 ,在观察到晶

界加速扩散现象的同时 ,都有证据表明晶界上

有熔质 (通常是Ca或 Si )的析出或偏析 ,在没有

检测到晶界杂质时 , 则没有晶界加速扩散现象

发生。

§5. 3  扩散的热力学理论

§5. 3. 1  扩散驱动力

根据菲克定律 ,扩散驱动力是浓度梯度 ,扩散总是向浓度低的方向进行。但有许多现象违
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背上述结论。如过饱和固熔体的调幅分解过程中 ,会出现由浓度低处向浓度高处扩散的现象 ,

即出现了所谓“上坡扩散”。根据热力学理论 ,在本质上扩散的真正驱动力不是浓度梯度而是化

学位梯度。因而需对其进行热力学分析。

设 A , B 两组元组成的单相固熔体 ,两组元的原子数分别为 nA 和 nB ,因恒温恒压条件下 ,

扩散原子总是自发地向使体系自由能 G降低的方向转移 ,相应体系自由能变化为

d G =
�G
�nA T , P

d nA +
�G
�nB T , P

d nB = μA d nA +μB d nB ( 5 29)

式中   G——— 固溶体的摩尔自由能 ;

 μA ,μB——— 组元 A , B 的化学位。

对于多组元体系 ,若 ni 是组元 i的原子数 ,则组元 i的化学位μi = (�G/ �nj ) T , P , n
j
, nj 为除

组元 j ( j≠ i) 的原子数。化学位是一个势函数 ,在热力学中的作用与势能在重力场中的作用相

同。势能函数对距离的导数即为力函数。若一系统中由于化学成分不同或其他原因 ,出现了化

学位随距离 x的变化 ,此时原子会在 x方向上受到一个化学驱动力 F 的作用 ,则有

F = -
�μi

�x
( 5 30)

式中 ,负号表明化学驱动力总是与化学位下降的方向一致 ,表示扩散总是朝化学位减小的方向

进行。

§5. 3. 2  扩散系数

扩散原子在化学驱动力的驱动下运动时 ,同时会遇到基体原子的阻力 ,因而其运动速率有

一定限度 ,组元 i原子的平均运动速率 vi 与驱动力 F之间存在以下关系 ,即

vi = Bi F = - Bi
�μi

�x
( 5 31)

式中  Bi———组元 i原子迁移率 ,即单位驱动力作用下组元 i原子的运动速率。

它表示组元 i原子在化学驱动力作用下的迁移能力大小。组元 i的扩散通量 Ji 与其浓度及

宏观平均运动速率 vi 之间存在以下关系 ,即

Ji = ci vi = - Bi ci
�μi

�x
= - D
�ci

�x
( 5 32)

上式右端已经考虑到对于同一扩散过程菲克第一定律也应成立。因而有

Di = Bi ci
�μi

�ci
( 5 33)

根据溶液热力学

μi = μ
0
i + kTlnαi = μ

0
i + kT lnγi ci ( 5 34)

式中 ,αi 和γi 分别为组元 i在固熔体中的活度和活度系数。当体系的摩尔体积为常数时 , 将

式 (5 34) 代入式 (5 33) 得

Di = kT B i 1 +
�lnγi
�ln ci

( 5 35)

对于理想固熔体或稀固熔体 ,γi = 1 ,则有
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Di = Di自 = kT Bi ( 5 36)

§5. 3. 3  上坡扩散

式 (5 35) 中的 1 +
�lnγi
�ln ci
通常被称为扩散系数的热力学因子 ,它决定了扩散的性质。当

扩散系数的热力学因子小于 0 时 ( Di < 0 ) ,扩散沿着与浓度梯度相同的方向进行。这种扩散称

作上坡扩散。固熔体发生某些熔质偏聚和调幅分解时 ,�
2

G/ �c
2
i < 0 , 符合发生上坡扩散的条

件。图 5 10中给出了一个第三组元引起上坡扩散的例子。由 Fe C钢棒 ( wC = 0 .004 ,图中的

右端 ) 与 Fe C Si合金 ( wC = 0 .004 , wSi = 0 .04 ,图中的左端 ) 组成的扩散偶中原本并不存

在碳的浓度梯度。根据菲克第一定律 ,不应出现碳的扩散流。但经 1 050 ℃ 下保温处理 13 d 后

的碳浓度分布曲线显示扩散偶中发生了碳原子的上坡扩散。这是由于硅的存在提高了碳原子

的化学位 ,扩散能力强的碳重新分布后 ,使化学位达到了局部平衡。

除了化学驱动力外 ,其他类型的力 ,如温度梯度、应力场、电场等也可引起上坡扩散。

图 5 10  经 13 d在 1 050 ℃ 下扩散后 , Fe C/ Fe C Si扩散偶中的碳分布

5. 4  反 应 扩 散

通过扩散使固熔体内的熔质组元超过固熔极限而不断形成新相的扩散过程称反应扩散或

称相变扩散。材料中的许多相变过程均与反应扩散有关。反应扩散析出的新相与原来的基体相

之间存在明显的宏观界面。反应扩散的实际例子很多 ,如钢的氧化、渗氮等。

一般渗碳时钢处在γ相区。由于γ Fe的碳熔解度相当高 ,渗碳过程中的碳势一般不会超

过碳在γ Fe中的熔解度 ,因而不会因反应扩散而形成新相。如果纯铁在低于 912 ℃的温度下

进行渗碳 ,由于碳在α Fe 中的熔解度很小 ,渗碳时会出现典型的反应扩散现象。这一现象可

根据 Fe Fe3 C相图进行分析。为便于分析 , 本节考虑纯铁在 800 ℃ 下的单向渗碳问题 , 如

图 5 11所示。渗碳开始前 ,纯铁棒组织为α Fe。渗碳过程中随表面碳浓度达到图 5 11 (a) 中

所示的 c1 时 ,表层铁碳合金的晶体结构发生变化 (相变 ) ,由铁素体转变为奥氏体 ,即发生了反

应扩散。在此温度下两相的平衡成分可以根据 Fe Fe3 C相图确定。此后 ,表层区域便一直保持

为奥氏体相 ,端面上奥氏体的碳浓度在达到碳势所对应的浓度 cs (≤ c3 )以后将保持不变 ,而在

铁素体与奥氏体交界处 ,铁素体成分始终保持为 c1 ,奥氏体成分始终保持为 c2。这样 ,在扩散进
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行了一段时间后 ,沿铁棒轴向的碳浓度分布由端面开始的 cs 沿 x 方向逐渐下降 ,至浓度达到 c2

时突然下降至 c1 ,随后又继续逐渐下降至零 ,如图 5 11( b) 所示。在 c3 ～ c2 成分范围内 ,在渗

碳温度下为单相奥氏体相区 ,在 c1 ～ 0成分范围内为单相铁素体相区 (包括α铁区域 ) ,两个单

相区由相界分开 ,两个单相区在界面上达到此温度下各自平衡的碳浓度。在界面处发生了反应

扩散。随渗碳时间的增加 ,碳原子不断向棒内扩散 ,并通过两个单相区界面向铁素体相区迁移 ,

反应扩散的结果使α相不断转变为γ相 ,界面便不断向右移动 ,奥氏体区域厚度不断增加。在

这种情况下 ,求扩散第二定律在渗碳过程中的解应分别考虑在γ及α两个相区的边界条件与

初始条件 ,分别求解。实际上 ,参考式 ( 5 11 ) 在γ相区部分 ,碳势为 cs ,将 c2 可看做合金原始成

分 ,在γ相区碳浓度分布应为

cγ = c2 + ( cs - c2 ) 1 - erf
x

2 Dγ t
( 5 37)

式中  Dγ——— 碳在γ相中的扩散系数。

再将γ与α的分界面看作渗碳端面 ,则对于α相区 ,碳势为 c1 ,原始成分为零 ,在α相区的

碳浓度分布应为

cα = c1 1 - erf
x′

2 Dα t
( 5 38)

式中  Dα ——— 碳在α相中的扩散系数 ;

 x′——— 以相区界面为原点后的距离。

实际上 ,碳浓度在α相区中很低 ,含碳层厚度也很薄 ,与γ相区中碳浓度及相区厚度相比 ,

可以忽略。因此 ,这种情况下的渗碳层厚度仅考虑γ相区即可 ,仅用式 (5 37 ) 进行分析便可满

足实际需要。

尽管铁棒扩散层中的铁碳合金在 800 ℃ 下处于两相区 , 但在上述实例中 , 扩散层中铁素

体区和奥氏体区之间存在明显的宏观界面 ,始终没有出现两相组织混合区。这是二元系发生反

应扩散时的必然现象 ,其原因可说明如下 :对于处于两相区某一温度下的二元合金 ,其两个平

衡相成分是确定的。虽然二者成分不同 ,但化学位相等 ,即在两相组织混合区化学位梯度为 0。

如果扩散层中出现了两相区 ,根据式 ( 5 32 ) ,此时两相区内必有扩散驱动力 F = 0。因此在两

相区内不可能有宏观的扩散流 ,即通过此区域扩散通量 J = 0 ,反应扩散在此中断。这显然与实

际情况不符。因此 ,二元合金的扩散层不可能出现两相混合组织。同理 ,在三元系中三相区温度

渗层中不可能出现三相混合区 ,但可以有两相混合区域。

【例 5. 4 .1】  如果低碳钢渗碳在α+γ两相区温度下进行 ,试问将会出现什么现象 ?

随着表面渗入的碳量增加 ,表层的γ相数量不断增加 ,α相数量不断减少。但渗入的碳在钢

的表面浓度达到α F e的最大熔解度时 ,钢表面完全转变为γ相 ,形成γ相单相区。随着渗碳过

程的进行 ,γ相层不断增厚 , 但两相区内始终没有碳的宏观扩散流出现 , 其碳浓度保持原始值

c0 不变 ,如图 5 11 所示。渗碳层厚度就等于γ相层厚度 , 渗碳层中的碳浓度分布规律可由

式 (5 37) 描述。如果渗碳时间足够长 ,则随γ相层增厚 ,最终可完全取代两相区。
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图 5 11  两相区渗碳参考图

( a ) Fe Fe3 C 相图左下角 ;  ( b ) 反应扩散时的浓度分布

§5. 5  一些影响扩散的重要因素

§5. 5. 1  温度

无论扩散以何种机理进行 ,扩散系数与温度 T的关系可用 Arrhenius 公式表示 ,即

D = D0 exp ( -
Q

R T
) ( 5 39)

图 5 12

 
 
几种金属与陶瓷材料中的

扩散系数与温度的关系

式中  Q——— 扩散激活能 ;

 R——— 摩尔气体常数。

温度升高 ,原子热运动加剧 ,扩散系数很快

地提高 ,如图 5 12 所示。扩散激活能取决于扩

散机理。

§5. 5. 2  晶体的类型与结构

在金属中扩散原子可通过热运动进入相邻

的任何一个空位或间隙。但在晶态化合物中 ,扩

散离子要进入具有相同电荷的平衡位置需要移

动更长的距离 , 同时还要受到相邻离子电荷的

作用。因此与金属相比 ,晶态化合物的扩散系数

低而扩散激活能高 ,如图 5 12 所示。

晶体中的扩散是扩散原子或离子在点阵阵

点或间隙之间的迁移 , 因此同一物质的扩散系

数与其晶体结构有关。一般非密堆结构的晶体

比密堆结构的晶体具有更高的扩散系数。如 Fe

在 912 ℃发生γ Fe�α Fe的同素异构转变 ,
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γ Fe与α Fe的自扩散系数可相差 1 100 倍 (见图 5 12)。

由于晶体中阵点的间隙位置的排列因晶体位向不同而异 ,因此晶体中的扩散也会随之变

化。如立方系 3 个 ( 100) 方向的扩散系数相等 , 而具有密排六方结构的锌 ( c/ a = 1 .89) 在

340 ～ 410 ℃ 范围内 ,垂直于基面方向的自扩散系数可比平行于基面方向的自扩散系数大

2 000 倍 左右。

§5. 5. 3  晶体缺陷

晶体中点、线、面缺陷都会影响扩散。关于点缺陷和晶界的影响已经有过介绍。位错对扩散

的影响在某些方面与晶界相似。可近似地将位错看成加速扩散的“管道”。其影响在扩散物质浓

度较低时更加突出。冷变形可使金属中的位错密度增加 ,从而起加速扩散的作用。值得注意的

是位错和空位都可促进置换扩散 ,但间隙熔质原子落入位错中心或空位中会减小局部畸变 ,降

图 5 13

 
 
碳在γ Fe中的扩散系数

与碳浓度 (质量分数 ) 的关系

低体系自由能。间隙原子要脱离这些晶体缺陷发

生扩散所需的能量就增加了 , 因此这些晶体缺陷

会对间隙扩散起阻碍作用。

§5. 5. 4  化学成分

一般说来 ,扩散系数是组元浓度的函数。碳在

γ Fe中的扩散系数与碳浓度的关系示于图 5

13。金属的自扩散激活能随金属熔点提高而增大 ;

通常若向组元 A 内加入组元 B 可使其熔点下降 ,

则系统的互扩散系数增加 ;对于晶态化合物 ,加入

杂质或改变化学配比使之成为非化学计量化合物

都可引入非本征缺陷而促进非本征扩散。

此处 ,第三组元的存在也会产生很大的影响。如钢中加入少量强碳化物形成元素 ( W, Mo

等 ) 可使碳在γ Fe中的扩散系数大大下降。第三组元还可改变系统中各组元的化学位 ,从而

影响扩散 ,图 5 10 即为一个实例。

【例 5. 5 .1】  wC = 0. 001的低碳钢 ,置于 wC = 0. 012 的渗碳气氛中 ,在 920 ℃下进行渗

碳 ,如要求离表面 0. 2 cm处的 wC = 0. 004 5 ,问需多少渗碳时间 ?(已知 C在 r Fe中扩散的激

活能 Q = 133 984 J/ mol, D0 = 0. 23 cm
2
/ s)。

解  由已知条件可知 , C在 r Fe中的扩散系数

      DC = D0 exp( - Q/ RT ) =

0. 23exp
- 133 984

8. 314× 1 193
= 3. 12× 10

- 7
cm

2
/ s

cs = 0. 012 , c0 = 0. 001 4 , cx = 0. 004 5 , x = 0. 2 cm

代入公式

cs - cx

cs - c0
= erf

x

2 Dt

即
cs - cx

cs - c0
=

0. 012 - 0. 004 5
0. 012 - 0. 001

= 0. 68
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erf
x

2 Dt
= erf

0. 2

2 3. 12× 10
- 7

t
= erf

179

t

所以 erf
179

t
= 0. 68

由误差函数表可查得

179

t
= 0. 71

t = 63 581 s = 17. 7 h

【例 5. 5 .2】  已知 Al Cu合金 ( wC u = 0. 04) 中的析出反应受扩散所控制 ,铜在铝中的扩

散激活能 Q = 136× 103 J/ mol。如果为了达到最高硬度 , 在 150 ℃ 进行时效需要 10 h ,问在

100 ℃ 时效需要多长时间 ?已知 R = 8. 31 J/ ( mol·K)。

解  由 D = D0 e - Q/ R T 可知 ,铜在 150 ℃、100 ℃ 时的扩散系数之比为

      
D1 50

D1 00
= e -

Q
R

1
423

-
1

373 = e -
136÷103

8. 31
1

423
-

1
373 = 178

而扩散距离 δ= A Dt

故 D150 t15 0 = D10 0 t100

所以 t100 =
D150

D100
t15 0 = 1 780 h

习   题

1. 试设计一种方法用于测量气体原子在固体中的扩散系数。

2. 设有一条直径为 3 cm的厚壁管道 ,被厚度为 0 .001 cm的铁膜隔开 ,通过输入氮气以保

持在膜片一边氮气浓度为 1 000 mol/ m
3

;膜片另一边氮气浓度为 100 mol/ m
3
。若氮在铁中

700 ℃ 的扩散系数为 4× 10
- 7

cm
2
/ s ,试计算通过铁膜片的氮原子总数。

3. 已知 Zn
2 +
和 Cr

3 +
在尖晶石 ZnCr2 O4 中的自扩散系数与温度的关系分别为

DZn/ Z n Cr
2

O
4

= 6× 10
- 3

exp - 357 732
kT

  ( m
2
/ s)

DC r/ Z nC r
2

O
4

= 8 .5× 10 - 3 exp
338 904

kT
  ( m2/ s )

试求 1 403 K时 Zn2 + 和 Cr2 + 在 ZnCr2 O4 中的扩散系数。如将薄铂细条涂在两种氧化物 ZnO和

Cr2 O3 的分界线上 , 然后这些压制的样品经受扩散退火。标记细条十分狭窄 ,不影响离子在不

同氧化物之间的扩散。根据所得数据判断铂条将向哪一方向移动。

4. 用限定源方法向单晶硅中扩散硼 ,若 t = 0 时硅片表面硼总量为 5× 10
10

mol/ m
3

, 在

1 473 K 时硼的扩散系数为 4 × 10 - 9 m2/ s , 在硅片表层深度为 8 μm 处 , 若要求硼浓度为

3× 10
10

mol/ m
3

, 问需进行多少小时的扩散 ?

5. 假定合金铸件中的枝晶偏析熔质分布近似可用正弦函数描述 (见图 5 14 ) ,则根据扩散

第二定律 ,试利用变量分离法证明 ,熔质分布在扩散退火过程中的变化规律为

c =珋c + c
0
m sin

2πx
l0

exp
- 4π

2
Dt

2

l0
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式中  珋c——— 熔质的平均含量 ;

 c0
m——— 熔质原始起伏幅度。

试分析 :

(1 ) 在均匀化扩散退火过程中 ,浓度起伏幅度 cm 随时间的衰减规律 ;

(2 ) 如果定义 cm = 0 .01 c0
m 为达到均匀化的判据 ,给出达到均匀化所需时间并分析相关的

主要影响因素及其作用 ;

(3 ) 如果采用变质处理细化晶粒以减小枝晶间距 l0 ,对扩散退火过程会有什么影响 ;

(4 ) 如果在退火前进行变形处理 ,对均匀化过程会产生什么影响 ;

(5 ) 如果熔质浓度分布不按正弦曲线分布 ,会有什么影响。

6. 三元系发生反应扩散时 ,扩散层内能否出现两相共存区和三相共存区 ?为什么 ?

图 5 14

 
 
铸锭枝晶偏析及均匀化退火

时的熔质浓度分布变化

图 5 15

 
 

Fe O 相图的左下角部分

 

7. 试利用 Fe O相图 (见图 5 15 ) 分析纯铁在 1 000 ℃氧化时氧化层内的组织与氧浓度

分布规律 ,并画出示意图。

8. 为什么钢铁零件的渗碳要在γ相区中进行 ?若不在γ相区渗碳会有什么结果 ?

9. 钢铁零件的渗氮温度一般选择在接近但略低于 Fe N系的共析温度 ( 590 ℃ ) ,为什么 ?

10. 对掺有少量 Cd2 + 的 NaCl晶体 ,在高温下与肖特基缺陷有关的 Na+ 空位数大大高于与

Cd2 + 有关的空位数 ,所以本征扩散占优势 ;低温下由于存在 Cd2 + 离子而造成的空位可使 Na+

离子的扩散加速。试分析一下若减少 Cd
2 +
浓度 ,会使图 5 8 所示转折点温度将向何方移动。

复习思考题

指出下列概念中的错误。

1. 固体中原子扩散的真正驱动力是浓度梯度。

2. 扩散第一定律适用于非稳态扩散 ,第二定律适用于稳态扩散。

3. 扩散通量 J是指扩散物质的流量。

4. 只要扩散通量为零 ,扩散系数也为零。
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5. 无论是间隙式扩散还是置换式扩散 ,扩散定律公式中的 D均为熔质原子的扩散系数。

6. 物质的扩散方向总是与浓度梯度方向相反。

7. 因为每个原子每次的跳动力方向是随机的 ,因此在任何情况下 ,扩散通量总是为零。

8. 扩散激活能是指原子迁移时跳动越过的能垒。

9. 间隙固熔体中的任何原子迁移时 ,采用间隙机制的扩散激活能较小。

10. 以空位机制进行的扩散中 ,原子跳动一次相当于空位反向跳动一次 ,并未形成新的空

位 ,因此扩散激活能中不应包含空位形成能。

11. 温度越高 ,扩散激活能越小 ,扩散常数越大 ,扩散速率则越大。

12. 体心立方晶体比面心立方晶体的配位数要小 ,故由 D = 1
6

fνz Pa2 关系式可见 ,α Fe

中原子扩散系数要小于γ F e中的 Fe原子扩散系数。

13. 间隙固熔体中 ,熔质浓度越高 ,则熔质所占据的间隙越多 ,供扩散用的空余间隙越少 ,

即 z 越小 ,导致扩散系数下降。

14. 晶界上原子排列混乱 ,不存在空位 ,所以空位机制扩散的原子在晶界处无法扩散。

15. 纯物质中不存在浓度梯度 ,因此扩散不会发生。

16. 如果固体中不存在宏观扩散流 ,说明其原子没有发生迁移。

17. 间隙固熔体中 ,熔质浓度越高 ,自扩散系数越大。

18. 合金钢由奥氏体相区冷却形成铁素体和碳化物的过程中发生了上坡扩散。

19. 纯铁棒由一端在α相区温度渗碳后缓冷至室温 ,棒中不存在两相区组织。

20. 对扩散常数 D0 的影响因素主要是温度及扩散激活能。
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第六章  塑性变形
 

许多机械零件在工作中要承受外力或负载的作用 ,例如铝合金制成的飞机机翼 ,用陶瓷制

成的发动机热端部件 ,用聚合物基复合材料制成飞机蒙皮等。这些零件在工作中的任何变形都

不能超过允许量 ,更不应发生断裂。这就要求材料具有一定的塑性和强度。

本章主要讨论金属材料在外力作用下的变形方式及塑性变形的机制 ,并介绍陶瓷和高分

子材料的变形特点。

§6 .1  金属的应力 应变曲线

§6 .1 .1  工程应力 应变曲线

图 6 1所示是延性金属拉伸试验的应力 应变曲线。可见 ,当应力低于σe 时 ,应力与应变成

图 6 1  低碳钢的应力 应变曲线

正比 ,σ= Eε, E称为弹性模量 ,表示材料的刚性。

此时应力去除后 ,变形完全消失 , 这种变形称为弹

性变形。在弹性变形中 ,原子离开了其平衡位置 ,但

并没有达到新的平衡位置 , 因此外力去除后 , 原子

就回到其原始位置并使变形消失。σe 称为弹性极

限。

当应力超过σe 时 ,材料发生塑性变形 ,应力去

除 ,变形只能部分恢复 ,而保留一部分永久变形。在

塑性变形过程中 ,原子离开其原始位置 , 产生永久

位移并达到新的平衡位置。开始发生塑性变形的最

小应力称为屈服极限σs。对于无明显屈服的材料 ,

规定以产生 0 .2% 残余变形的应力作为屈服极限 ,

以σ0 .2 表示。

在外力超过σs (σ0 .2 ) 后 ,试样发生明显而均匀的塑性变形 ,欲使试样的应变增大 ,必须提高

外加应力。这种随塑性变形的增大 ,塑性变形抗力不断增加的现象称为加工硬化或应变硬化。

在应力达到σb 后 ,试样的均匀变形结束 ,σb 称为材料的抗拉强度 , 它是材料极限承载能力的

标志。

当应力达到σb 时 ,试样开始发生不均匀塑性变形 ,并形成颈缩 ,因试样截面积急剧减小而

导致的载荷降低超过强化作用 ,故应力开始下降 , 最后达到σk 时 ,试样断裂。σk 称为材料的条
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件断裂强度。

断裂后试样的残余总变形量Δl = ( lk - l0 ) 与原始长度 l0 的百分比称为延伸率 ,即

δ=
lk - l0

l0
× 100 % (6 1)

试样的原始横截面积 F0 和断裂时的横截面积 Fk 之差与 F0 的百分比 , 称为断面收缩

率 ,即

ψ =
F0 - Fk

F0
× 100% (6 2)

δ和ψ均为材料的塑性指标 ,表示金属发生塑性变形的能力。

§6 .1 .2  真应力 真应变曲线

实际上 ,在拉伸过程中 ,试样的尺寸不断变化 ,试样所受的真实应力应是瞬时载荷 P与瞬

时截面积 F 之比 ,即

图 6 2  真应力 真应变曲线

S =
P
F

( 6 3 )

同样 ,真应变 e应是瞬时伸长量除以瞬时长

度 ,即

de =
d l
l

( 6 4 )

总应变为

e =∫d e =∫
l

l
0

d l
l

= ln l
l0

= ln (1 +δ)

( 6 5 )

图 6 2 所示为真应力 真应变曲线 ,它与工程

应力 应变曲线的区别是 :试样产生颈缩后 ,尽管外

加载荷已下降 , 但真应力仍在升高 , 一直到 Sk , 试

样断裂 , Sk 是材料的断裂强度。

一般把均匀塑性变形阶段的真应力 真应变曲

线称为流变曲线 ,它们之间的关系如下 :

S = ke
n

(6 6)

式中  k———常数 ;

 n ———形变强化指数。

它表征金属在均匀变形阶段的形变强化能力。n值越大 ,变形时的强化效果越显著。密排

六方金属的 n较小 ,而体心立方 ,特别是面心立方金属的 n值越大。

§6 .2  单晶体的塑性变形

材料通常是多晶体。多晶体的变形与其中各个晶粒的变形行为密切相关。因此 ,研究单晶

体的塑性变形 ,能使我们掌握晶体变形的基本过程及实质 ,有助于进一步理解多晶体的变形。

常温下塑性变形的主要方式有滑移和孪生两种 ,其中滑移是最基本的方式。
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§6 .2 .1  滑移

6 .2 .1 .1  滑移现象

将一个表面抛光的单晶体进行一定的塑性变形后 ,在光学显微镜下观察 ,发现抛光表面有

许多平行的线条 ,称为滑移带 ,如图 6 3所示。进一步用电子显微镜观察 ,发现每条滑移带由许

图 6 3  铜单晶变形后出现的滑移带

多聚集在一起的相互平行的滑移线组成 ,

这些滑移线实际上是晶体表面产生的小台

阶 ,如图6 4 所示。这些滑移线之间的距

离为几十 nm , 而沿每一滑移线的滑移量

(即台阶高度 ) 可达几百 nm。

对变形后的晶体进行 X 射线分析 , 发

现晶体结构类型并未改变 , 滑移线两侧的

晶体取向也未改变 ,表明滑移是晶体的一

部分相对另一部分沿着晶面发生的平移滑

动 , 滑移后在晶体表面留下滑移台阶。而

且 ,晶体的滑移是不均匀的 ,滑移集中在某

些晶面上 ,而相邻两条滑移线之间的晶体并未滑移。

图 6 4  滑移带和滑移线的结构示意图

6 .2 .1 .2  滑移系

在塑性变形中 ,单晶体表面的滑移线并不是任意排列的 ,它们彼此之间或者相互平行 ,或

者互成一定角度 ,表明滑移是沿着特定的晶面和晶向进行的 ,这些特定的晶面和晶向分别称为

滑移面和滑移方向。一个滑移面和其上的一个滑移方向组成一个滑移系。每一个滑移系表示晶

体进行滑移时可能采取的一个空间方向。在其他条件相同时 ,滑移系越多 ,滑移过程可能采取

的空间取向越多 ,塑性越好。滑移系主要与晶体结构有关 ,几种常见金属晶体结构的滑移面和

滑移方向如表 6 1 所示。
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从表 6 1 可得出结论如下 :

(1 ) 滑移面总是晶体的密排面 ,而滑移方向也总是密排方向。这是因为密排面之间的距离

最大 ,面与面之间的结合力较小 ,滑移的阻力小 ,故易滑动。而沿密排方向原子密度大 ,原子从

原始位置达到新的平衡位置所需要移动的距离小 ,阻力也小。

(2 ) 每一种晶格类型的金属都具有特定的滑移系 ,例如面心立方金属的滑移系共有 12个 ,

为{111}〈110〉。密排六方金属有 3 个滑移系 ,为 (0001)〈112
-

0〉。体心立方金属不具有突出的最

密排面 ,可能的滑移系有 48 个 ,为{110}〈111〉, {112}〈111〉及{123}〈111〉,如图 6 5 所示。

表 6 1  常见金属的滑移系

金  属 晶体结构 滑移面 滑移方向 滑移系数目

Cu, Al , Ni , Ag , A u 面心立方 {111} 〈11
-
0〉 12 Ó

α Fe , W , Mo

α Fe , W

α Fe , K

体心立方

{11
-
0}

{12
-

1}

{23
-

1}

〈111〉

12

12

24 Ó

Cd , Zn , Mg ,α Ti ,Be

α Ti , Mg , Zr

α T i, Mg

密排六方

{0001}

{101
-
0}

{101
-

1}

〈1
-
21

-
0〉

3

3

6 ¼

图 6 5  三种晶体点阵的滑移系

( a ) 面心立方金属 ;  ( b ) , (c ) , ( d) 体心立方金属 ;  ( e ) 密排六方金属
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  一般来说 ,滑移系的多少在一定程度上决定了金属塑性的好坏 , 如面心立方和体心立方

金属的塑性要好于密排六方金属。然而 ,在其他条件相同时 ,金属塑性的好坏不只取决于滑移

系的多少 ,还与滑移面原子密排程度及滑移方向的数目等因素有关。例如α Fe 有 48 个滑移

系 ,但滑移方向 ( 2 个 ) 较面心立方 ( 3 个 ) 少 ,且滑移面的密排程度也较低 ,所以 ,它的塑性要比

铝、铜等面心立方金属差。

【例题 6 .2 .1】  [ 001
-

] 和 [ 112
-

] 均位于 fcc 铝的 ( 111) 平面上。因此 ( 111) [011
-

] 与

(111 ) [ 112
-

] 的滑移是可能的。

(1 ) 画出 ( 111) 平面并指出单位滑移矢量 [011
-

] 和 [112
-

]。

(2 ) 比较具有此二滑移矢量的位错线的能量。

解  (1 ) 如图 6 6 所示。

(2 ) b11 2
- = a

2
[112

-

]

b01 1
- =

a
2

[011
-

]

由于 W ∝ G b2 ,且二滑移矢量位于相同的滑移平面 ,因此 , G相同。

W01 1
-

W11 2
-

=
b01 1

-

b11 2
-

2

=
9/ 2

6 a/ 2

2

=
1
3

故                 W0 11
- =

1
3

W11 2
-

可知 ,滑移较易在 ( 111) [011
-

] 滑移系发生。

6 .2 .1 .3  临界分切应力

滑移是在切应力作用下发生的。当晶体受力时 ,晶体中的某个滑移系是否发生滑动 ,决定

于沿此滑移系的分切应力的大小 ,当分切应力达到某一临界值时 ,滑移才能发生。

图 6 6

 
 
面心立方晶体的 (111 )

面及[ 011
-

] , [112
-

] 方向

图 6 7

 
 
临界分切应力计算

 

设有一截面积为 A的圆柱形单晶体 ,受到轴向拉力 P的作用 ,如图 6 7所示。拉伸轴与滑

移面法向 ON 及滑移方向O T的夹角分别为φ和λ,则 P在滑移方向的分力为 Pcosλ,而滑移面
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的面积为 A/ cosφ,则 P在滑移方向的分切应力为

τ=
Pcosλ

A/ cosφ
=

P
A

cosφcosλ= σ0 cosφcosλ

此式表明 ,当外力 P一定时 ,作用于滑移系上的分切应力与晶体受力的位向有关。当σ0 =

σs 时 ,晶体开始滑移 ,此时滑移方向上的分切应力称为临界分切应力

τk = σs cosφcosλ

令 m = cosφcosλ

则 τk = σs m  或  σs =
τk
m

(6 7)

m称为取向因子 ,或称施密特因子 ( Schmid)。m越大 ,则分切应力越大 ,越有利于滑移。当

滑移面法线、滑移方向与外力轴三者共处一个平面 , 则φ = 45°时 , m = cosφcos (90°- φ) =

1
2

sin
2
φ = 0 .5 ,为最大 ,此取向最有利于滑移 ,称为软取向 ,此时σs 最小 ;当外力与滑移面平行

图 6 8

 
 
镁晶体的屈服应力与晶体

取向的关系

(φ = 90°) 或垂直 (φ= 0°)时 ,σs →∞ ,晶体无法滑移 ,

这种取向称为硬取向。取向因子 m对屈服应力σs 的影

响在只有一组滑移面的密排六方晶体中尤为明显 , 如

图 6 8 所示。

临界分切应力τk 的大小主要取决于金属的本性 ,

与外力无关。当条件一定时 ,各种晶体的临界分切应力

各有其定值。但它是一个组织敏感参数 , 金属的纯度、

变形速度和温度、金属的加工和热处理状态都对它有

很大影响。

【例题 6 .2 .2】  已知纯铜的临界分切应力为

1 MPa ,问 :

(1 ) 要使 ( 1
-

11) 面上产生 [ 101] 方向的滑移 ,应在

[001 ] 方向上施加多大的力 ?

(2 ) 要使 ( 1
-

11) 面上产生 [110 ] 方向的滑移呢 ?

解  (1 ) 对立方晶系 ,两晶向 [ h1 k1 l1 ] 和 [ h2 k2 l2 ]

的夹角为

cosφ=
h1 h2 + k1 k2 + l1 l2

h
2
1 + k

2
1 + l

2
1 h

2
2 + k

2
2 + l

2
2

故滑移面 (111 ) 的法线方向 [ 111] 和拉力轴 [ 001] 的夹角为

cosφ = 1× 0 + 1× 0 + 1× 1

1
2

+ 1
2

+ 1
2

0
2

+ 0
2

+ 1
2

= 1

3

同理 ,滑移方向 [ 101] 和拉力轴 [001 ] 的夹角为

cosλ= 1

2

故 σs =
τc

cosφcosλ
=

1

1/ 2× 1/ 3
= 2 .45 MPa

—712—



(2 ) 由于滑移方向 [ 110] 和 [ 001] 方向点积为零 ,知两晶向垂直 , cosλ= 0 ,σ= ∞ ,即作用

力方向为 [001 ] 时 ,在 [110 ] 方向不会产生滑移。

6 .2 .1 .4  滑移时晶体的转动

随着滑移的进行 ,晶体取向发生改变 (即晶面转动 ) ,对于只有一组滑移面的六方金属尤为

明显。现以图 6 9所示的情况为例进行分析。当晶体受拉伸滑移时 ,如果不受夹头的限制 ,在滑

移过程中 ,为使滑移面和滑移方向保持不变 ,拉伸轴线要逐渐发生偏移 (见图 6 9 ( b) )。但实际

上由于夹头的限制 ,拉伸轴线的方向不能改变 ,这样必须使晶面作相应的转动 , 造成了晶体位

向的改变 (见图 6 9 (c) )。位向改变的结果使滑移面和滑移方向逐渐趋于平行于拉伸轴线

(φ′> φ)。同理 ,压缩时 , 晶面转动的结果是使滑移面逐渐趋于与压力轴线垂直 , 如图 6 10

所示。

图 6 9  晶体在拉伸时的转动

(a ) 原试样 ;  ( b ) 自由滑移变形 ;  ( c ) 受夹具限制时的变形

图 6 10  晶体在压缩时的晶面转动

(a ) 压缩前 ;  ( b) 压缩后

滑移过程中 ,滑移面和滑移方向的转动必然导致取向因子的改变。如果某一滑移系原来处

于软取向 ,在拉伸时 ,随着晶体取向的改变 ,滑移面的法向与外力轴的夹角越来越远离 45°,使

滑移变得越来越困难 ,这种现象称为几何硬化。相反 ,经滑移和转动后 ,滑移面的法线与外力轴

的夹角越来越接近 45°,使滑移越来越容易进行 ,这种现象称为几何软化。
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6 .2 .1 .5  多滑移和交滑移

在具有多组滑移系的晶体中 ,当只有一组滑移系处于最有利的取向 ( m最大 ) 时 , 分切应

力最大 ,便进行单系滑移 ,即单滑移。若有几组滑移系相对于外力轴的取向相同 ,分切应力同时

达到临界值 ;或者由于滑移时晶体的转动 ,使另一组滑移系的分切应力也达到临界值 ,则滑移

就在两组或多组滑移系上同时或交替进行 ,称为多滑移。发生多滑移时会出现几组交叉的滑移

带 ,见图 6 11。

图 6 11  铝中的滑移带

例如 , 面心立方金属的滑移系为{111}〈110〉, 4 个{111} 面构成一个八面体 , 当拉力轴为

[001 ] 时 , 由图 6 12 可以看出 : ① 对所有{111} 平面 , φ角是相同的 , 为 54 .7°; ②λ角对

[1
-

01 ] , [101 ] , [ 011] 和 [ 01
-

1] 也是相同的 , 为 45°; ③ 锥体底面上的两个〈110〉方向与

[001 ] 垂直。因此 ,八面体上有 4×2 = 8个滑移系具有相同的取向因子 ,当τ= τc 时可以同时

开动。但由于这些滑移系由不同位向的滑移面和滑移方向构成 ,滑移时会有交互作用 ,产生交

割和反应 (见第 1 章 ) ,使滑移变得困难 ,即产生较强的加工硬化。

在晶体中 , 也会出现两个或多个滑移面沿着某个共同的滑移方向同时或交替滑移 , 如

图 6 13 所示 , 这种滑移称为交滑移。发生交滑移时会出现曲折或波纹状的滑移带 (见

图 6 14 )。

图 6 12

 
 
面心立方晶体的多系滑移

力轴为 [001] 方向

图 6 13

 
 
交叉滑移示意图
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图 6 14  波纹状滑移带  × 250

最容易发生交滑移的是体心立方金属 ,因其可以在{110} , {112} , {123} 晶面上滑移 ,滑移

方向总是 [111 ]。交滑移发生的难易程度与晶体的层错能有关 ,层错能高的材料易发生交滑移。

交滑移必须是纯螺型位错 ,因其滑移面不受限制。交滑移对晶体的塑性变形有重要影响。

【例题 6 .2 .3】  一个交滑移系包含一个滑移方向和包含这个滑移方向的两个晶面 ,如 bcc

的 (101 ) [ 1
-

11] (110 ) ,写出 bcc晶体的其他 3 个同类型的交滑移系。

解  bcc晶体中另外 3 个同类型的交滑移系为

(01
-

1 ) [ 111] (11
-

0 )

(1
-

01 ) [ 11
-

1] (1
-

1
-

0 )

(011 ) [ 1
-

1
-

1] (1
-

10 )

【例题 6 .2 .4】  若单晶体铜的表面恰好为{100}晶面 ,假设晶体可以在各个滑移系上进行

滑移。试讨论晶体表面上可能见到的滑移线形貌 (滑移线的方位和它们之间夹角 )。

解  铜晶体为面心立方点阵 ,其滑移系为{111} < 110 >。若铜单晶体的表面为{100} 晶

面 ,当塑性变形时 ,晶体表面出现的滑移线应是{111} 与{100}的交线 < 110 > ,即在晶体表面

上见到的滑移线是相互平行 ,或者互相成 90°夹角。

6 .2 .1 .6  滑移的位错机制

晶体滑移时 ,滑移面上的原子究竟是怎样运动的呢 ?最初设想晶体中的原子是理想规则排

列 ,并且在切应力的作用下作整体相对滑移 ,即刚性滑移 ,如图 6 15 所示。可是按此模型测算

出的临界分切应力比实测值高了 3 个数量级。显然 ,这种模型不符合实际情况。

图 6 15  在切应力作用下原子层刚性滑移示意图
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实际上晶体的滑移是通过位错运动来实现的 ,如图 6 16所示。从图中可看出 ,晶体在滑移

时 ,并不是滑移面上的全部原子同时移动 ,而是只有位错线中心附近的少数原子移动很小的距

离 (小于一个原子间距 ) ,因此所需的应力要比晶体作整体刚性滑移低得多。当一个位错移到晶

体表面时 ,便会在表面上留下一个原子间距的滑移台阶 ,其大小等于柏氏矢量。如果大量的位

错滑过晶体 ,就会在晶体表面形成显微镜下能观察到的滑移痕迹 ,这就是滑移线的实质。因此 ,

可将位错线看作是晶体中已滑移区域和未滑移区域的分界 ,如图 6 17 所示。

图 6 16  晶体通过刃型位错移动造成滑移的示意图

图 6 17  滑移面上的位错线

螺型位错的运动也同样能导致晶体的滑移。

刃型位错和螺型位错运动导致的晶体滑移的示意图见图 1 45 及图 1 46。不难看出同一

晶体 ,受到同一方向的切应力τ,最后得到了同一滑移效果 ,但位错运动的过程并不一样。刃型

位错运动的方向与其位错线垂直 ,即与 b一致 ,因此 ,刃型位错的滑移面是由位错线与柏氏矢

量所决定的平面 ,其滑移方向为 b的方向 ;螺型位错运动的方向也垂直于位错线 ,但同时垂直

于 b,即其运动方向与晶体滑移方向相互垂直。

【例题 6 .2 .5】  假定某面心立方晶体可以开动的滑移系为 (111
-

) [ 011] ,试回答下列问题 :

(1 ) 给出引起滑移的单位位错的柏氏矢量 ,并说明之。

(2 ) 如果滑移是由纯刃型位错引起的 ,试指出位错线的方向。如果是由纯螺型位错引起的

又怎样 ?

(3 ) 指出上述两种情况下 ,滑移时位错线运动的方向。

(4 ) 假定在该滑移系上作用一大小为 7× 106 N/ m2 的切应力 ,试计算单位刃型位错及单

位螺型位错线受力的大小和方向 (设晶格常数为 a = 0 .2 nm)。
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图 6 18

 
 
面心立方晶体中的

(111
-

) [011] 滑移系

解  示意图见图 6 18。

(1 ) 单位位错的柏氏矢量为 b = a
2

[011 ]。因为面心立方

晶体中 ,在 [ 011] 方向上原子间最短距离即
a
2

[011 ]。

(2 ) 如果滑移由纯刃型位错引起 , 则位错线方向与 b垂

直 ,且应位于滑移面上 ,故为 [21
-

1 ]。如果滑移由纯螺型位错引

起 ,则位错线方向与 b平行 ,为 [011 ]。

(3 ) 若为刃型位错 , 则滑移时位错线的运动方向与位错

线垂直 ,即与 b一致 ,为 [011 ]。

若为螺型位错 ,则滑移时位错线的运动方向与位错线和

b垂直 ,为 [21
-

1 ]。

(4 ) b =
a
2

[011 ]

b = | b | =
2
2
× 0 .2× 10

- 9
= 1 .414× 10

- 10
m

单位位错线上的作用力大小为

f = τb = 7× 10
6
× 1 .414× 10

- 10
= 9 .899× 10

- 4
N/ m

对螺型位错 , f 的方向垂直于位错线 ,为 [21
-

1 ] ,并指向未滑移区 ;

对刃型位错 , f 的方向也垂直于位错线 ,为 [011 ] ,并指向未滑移区。

§6 .2 .2  孪生

孪生是金属塑性变形的另一种较常见方式。在孪生过程中形成变形孪晶。

6 .2 .2 .1  孪生变形现象

所谓孪生变形 ,就是在切应力作用下 ,晶体的一部分沿一定晶面 (孪晶面 ) 和一定的晶向

(孪生方向 ) 相对于另一部分作均匀的切变所产生的变形。每层晶面的移动距离与该面距孪晶

面的距离成正比 ,即相邻晶面的相对位移量相等。孪生后 ,均匀切变区的取向发生改变 ,与未切

变区构成镜面对称 ,形成孪晶。

现以面心立方金属为例 ,说明孪生变形的具体过程 ,如图 6 19所示。图 6 19 (a) 中 ( 111)

面表示的是面心立方的孪晶面 ,它与 ( 1
-

10) 的交截线为 [112
-

] ,此方向即为孪晶方向。为了便于

观察 ,以 ( 1
-

10) 晶面平行于纸面 ,则 (111 ) 面垂直于纸面 ,如图 6 19( b) 所示。晶体发生变形后 ,

变形区域作均匀切变 ,每层 (111 ) 面都相对于其相邻晶面沿 [ 112
-

] 方向位移了
1
3

d1 12
- ,这样 ,第

三层晶面 GH 相对于基面 A B (即孪晶面 ) 正好移动了一个原子间距。这表明孪生时每层晶面

的位错是借一个不全位错的移动造成的 ,本例中 b =
a
6

[ 112
-

]。
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图 6 19  面心立方晶体的孪生变形过程示意图

( a ) 孪晶面与孪生方向 ;  ( b ) 孪生变形时的晶面移动情况

可见各层晶面的位移量与其距孪晶面的距离成正比 ,变形部分与未变形部分以孪晶面为

准 ,构成镜面对称 , 形成孪晶。孪晶在显微镜下呈带状或透镜状 (见图 6 20 )。

图 6 20  锌中的变形孪晶  × 1 500

6 .2 .2 .2  孪生变形特点

晶体的孪晶面和孪生方向与其晶体结构类型有关 ,如体心立方晶体为{112}〈111〉,面心立

方晶体为{111}〈112
-

〉,密排六方晶体为{101
-

2}〈1
-

011〉。与滑移相比 ,孪生变形的特点 :

(1 ) 孪生使一部分晶体发生了均匀的切变 , 而滑移是不均匀的 , 只集中在一些滑移面上

进行。

(2 ) 孪生后晶体变形部分与未变形部分成镜面对称关系 ,位向发生变化 ,而滑移后晶体各

部分的位向并未改变 (见图 6 21)。

(3 ) 孪生比滑移的临界分切应力高得多 ,因此孪生常萌发于滑移受阻引起的局部应力集

中区。一些密排六方金属如镁、锌等常以孪生方式变形。体心立方金属如α Fe 在冲击载荷作

用下或在低温下也会借助孪生变形。面心立方金属一般不发生孪生 ,但在极低温度下或受高速
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冲击载荷时 ,也不能排除这种变形方式。如铜在 4 .2 K拉伸时以孪生方式变形。

图 6 21  孪生与滑移时晶体取向示意图

( a ) 未变形 ;  ( b) 滑移 ;  ( c ) 孪生

图 6 22  铜单晶在 4 .2 K 的拉伸曲线

孪生变形的应力 应变曲线也与滑移有

明显不同。图 6 22所示是铜单晶在 4 .2 K测

得的拉伸曲线。可见 ,开始的光滑曲线与滑移

相对应 ,在应力升高到一定程度后 ,曲线突然

下降 ,并出现锯齿状变化 ,这是孪生变形造成

的。所以孪晶形核时局部应力很高 ,但形核后

长大却容易得多 ,造成应力反复上升和下降。

且孪晶长大速度很快 ,与冲击波的速度相当。

图中拉伸曲线后段又呈光滑曲线 , 表明变形

又转为以滑移方式进行。这是由于孪生改变

了晶体位向 ,使某些滑移系处于有利位向 ,滑

移能够重新开始。

(4 ) 孪生对塑性变形的贡献比滑移小得多。特别是密排六方金属更是如此。但孪生能够改

变晶体位向 ,使滑移系转动到有利的位置。因此 ,当滑移困难时 ,可通过孪生调整取向而使晶体

继续变形。

(5 ) 由于孪生变形时 ,局部切变可达较大数量 ,所以在变形试样的抛光表面上可以看到浮

凸 ,经重新抛光后 ,虽然表面浮凸可以去掉 ,但因已变形区与未变形区的晶体位向不同 ,所以在

偏光下或浸蚀后仍能看到孪晶。而滑移变形后的试样经抛光后滑移带消失。

【例题 6 .2 .6】  证明面心立方金属产生孪生变形时 , 孪晶面沿孪生方向的切应变为

0 .707。

解  见图 6 19 ,面心立方金属的孪晶面为{111} ,孪生方向为〈112〉,孪生时切动距离为

| b | b = a
6

[112 ] ,故孪生时孪晶面沿孪生方向的切应变 S为

S =

a
6

[112 ]

d( 111)
=

6 a
6

3
3

a

= 2
2

= 0 .707
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§6 .3  多晶体的塑性变形

实际使用的材料大多数是多晶体。多晶体塑性变形的基本方式也是滑移和孪生 ,但多晶体

由许多取向不同的晶粒组成 ,晶粒之间还有晶界 ,使多晶体的变形过程更为复杂。首先 ,多晶体

的变形受到晶界的阻碍和位向不同的晶粒的影响。其次 ,任何一个晶粒的塑性变形都受到相邻

晶粒的约束 ,须协同变形以保持材料的连续性。

§6 .3 .1  晶粒取向的影响

在多晶体中 ,由于各个晶粒位向不同 ,在给定外力作用下 ,不能同时变形。处于有利取向的

图 6 23  多晶体滑移示意图

晶粒 ,其分切应力较早达到临界分切应力 ,首先

发生滑移 ;处于硬取向的晶粒 , 还未开始滑移。

在位向有利的晶粒内开始塑性变形 ,意味着其

滑移面上的位错已开动 ,并源源不断地沿着滑

移面发射位错。但是由于周围晶粒的位向不同 ,

滑移系取向不同 ,因此 ,运动着的位错不能越过

晶界 ,在晶界处造成塞积。这种塞积造成很高的

应力集中 , 会使相邻晶粒中某些滑移系的分切

应力达到临界值而开动 (见图 6 23 )。相邻晶粒

的滑移会使应力集中松驰 , 使原晶粒中的位错

源重新开始 ,并使位错移出这个晶粒。这样变形

便从一个晶粒传向另一个晶粒 ,并波及整个试样。

同时 ,多晶体的每个晶粒都处于其他晶粒的包围之中 ,其变形必须与周围的晶粒相互协调

配合 ,否则就不能保持材料的连续性 ,会造成空隙而导致材料破坏。这样就使多晶体的塑性变

形较单晶体困难 ,其屈服应力也高于单晶体。

在多晶体中 ,为使诸晶粒间的变形能得到很好的协调 ,不仅要求邻近晶粒的晶界附近区域

有几个滑移系动作 ,就是已变形的晶粒自身 ,除了变形的主滑移系外 ,在晶界附近也要有几个

滑移系同时开始 ,其示意图见图 6 23。为了满足协调变形 ,每个晶粒至少需要 5 个独立的滑移

系。这是因为 ,任何变形都可以用 6 个应变分量来表示 :εx x ,εy y ,εzz ,εz x ,εx y ,εy z ,由于塑性变形时

晶体的体积不变 ,故εx x y +εy y +εz z = 0 ,只有 5个独立的应变分量。这就要求 5个独立的滑移系

同时起动 ,以保证晶粒间塑性变形的协调和晶体的连续。

面心立方和体心立方材料的滑移系比较多 ,能够满足这一要求 ,因而具有较好的塑性。而

密排六方金属滑移系少 ,晶粒间的应变协调性很差。所以 ,当密排六方单晶体处于软取向时 ,伸

长率可达 100 %～ 200% ,但其多晶体的塑性变形却较差。有时也借助孪生 ,使孪生和滑移结合

起来 ,产生连续变形 ,但塑性仍很差 ,而强度则较单晶体显著提高 ,如图 6 24 所示。

§6 .3 .2  晶界的影响

实践证明 ,多晶体的强度随晶粒细化而提高 ,这种用细化晶粒来提高材料强度的方法称为

细晶强化。图 6 25所示是双晶粒试样拉伸变形前后的形状。可见 ,变形后 ,晶界处呈竹节状 ,说
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明晶界附近滑移受阻 ,变形量较小。这是因为晶界上的原子排列不大规则 ,杂质和缺陷多 ,能量

较高 ,阻碍位错的通过 ,即晶界对塑性变形起阻碍作用。晶界越多 ,即晶粒越细 , 材料的强度越

高 ,这就是细晶强化的本质。

图 6 24  锌的单晶体与多晶体的应力 伸长率曲线 图 6 25  经拉伸后晶界处呈竹节状

图 6 26  低碳钢的屈服强度与晶粒大小的关系

图 6 26 所示为低碳钢屈服强度与晶粒直径的关系曲线。可以看出 ,钢的屈服强度与晶粒

直径平方根的倒数呈线性关系。其他金属材料的实验结果也证实了这种关系。即

σs = σ0 + kd
- 1

2 (6 8)

该式称为霍尔 配奇 ( H all petch) 公式。式中 ,σ0 为一常数 ,大体相当于单晶体的屈服强度 ; d

为多晶体的平均直径 ; k为表征晶界对强度影响程度的常数 , 与晶界结构有关。进一步的实验

表明 ,材料的屈服强度与其亚晶尺寸间的关系也满足上式 ,可用图 6 27 来表示。

细晶强化在提高材料强度的同时 ,也改善材料的塑性和韧性 ,这是其他强化方法所不具备

的。因为 ,晶粒越细 ,在一定体积内的晶粒数目越多 ,则在同样变形量下 ,变形分散在更多的晶

粒内进行 ,变形较均匀 ,且每个晶粒中塞积的位错少 ,因应力集中引起的开裂机会较少 ,有可能

在断裂之前承受较大的变形量 ,即表现出较高的塑性。细晶粒金属中 ,裂纹不易萌生 (应力集中

小 ) ,也不易传播 (晶界曲折多 ) ,因而在断裂过程中吸收了更多的能量 , 表现出较高的韧性。所

以 ,细晶强化是实际生产中欲获得良好强、韧性配合的重要强化方法。
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图 6 27  铜和铝的屈服强度与其亚晶尺寸的关系

§6 .4  合金的塑性变形

提高材料强度的另一种方法是合金化 ,工业上一般使用固熔体合金和多相合金。合金塑性

变形的基本方式仍是滑移和孪生 ,但由于组织、结构的变化 ,其塑性变形各有特点。

§6 .4 .1  固熔体的塑性变形

6 .4 .1 .1  固熔强化

图 6 28  Cu Ni固熔体的机械性能与成分的关系

当合金由单相固熔体构成时 , 随熔质

原子含量的增加 , 其塑性变形抗力大大提

高 ,表现为强度、硬度的不断增加 ,塑性、韧

性的不断下降 ,如图 6 28 所示。这种现象

称为固熔强化。比较纯金属与不同浓度固

熔体的真应力 真应变曲线 (见图 6 29 ) ,

还可以看出 ,熔质原子的加入 ,不仅提高了

σs 和整个应力 应变曲线的水平 ,而且还提

高了材料的加工硬化速率。

影响固熔强化效果的因素很多 , 如

图 6 30 ,图 6 31 所示 ,一般规律如下 :

(1 ) 熔质原子不同 , 引起的强化效果

不同 ;熔质原子浓度越高 ,强化作用越大 ,

但不保持线性关系 ,低浓度时强化效应更

为显著。

(2 ) 熔质原子与基体金属的原子尺寸

相差越大 ,强化作用也越大。
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(3 ) 形成间隙固熔体的熔质元素比形成置换固熔体的熔质元素的强化作用大。

(4 ) 熔质原子与基体金属的价电子数相差越大 ,则固熔强化作用越强。由图6 31 可知 ,σs

随合金中电子浓度的增加而提高。

图 6 29  铝中有镁后的应力 应变曲线 图 6 30  熔质对铜单晶临界分切应力的影响

图 6 31  电子浓度对铜固溶体屈服应力的影响

固熔强化的实质是熔质原子与位错的弹性交互作用、电交互作用和化学交互作用。其中最

主要的是熔质原子与位错的弹性交互作用阻碍了位错的运动。以正刃型位错为例 ,由于熔质原

子的熔入造成了晶体的点阵畸变 ,并以熔质原子为中心产生应力场。该应力场与位错应力场发

生弹性交互作用。置换固熔体中比熔剂原子大的熔质原子往往扩散到位错线下方受拉应力的

部位 ;而比熔剂原子小的熔质原子则扩散到位错线上方受压应力的部位 ;间隙固熔体中的熔质

原子总是扩散到位错线的下方 ,如图 6 32所示。也就是说 ,熔质原子与位错弹性交互作用的结

果 ,使熔质原子趋于聚集在位错的周围 ,以减小畸变 ,降低体系的能量 , 使体系更加稳定 ,此即

称为柯氏 ( Cot rell ) 气团。显然 ,柯氏气团对位错有“钉扎”作用 ,为使位错挣脱气团的钉扎而运

动或拖着气团运动 ,必须施加更大的外力。因此 ,固熔体合金的塑性变形抗力要高于纯金属。

—822—



图 6 32  熔质原子在位错附近的分布

(a ) 熔质原子大于熔剂原子的置换固熔体 ;  ( b ) 熔质原子小于熔剂原子的置换固熔体 ;  ( c ) 间隙固熔体

6 .4 .1 .2  屈服和应变时效

图 6 33所示是低碳钢的典型应力 应变曲线 ,具有明显的屈服点。当试样在上屈服点时出

现明显塑性变形 ,同时应力突然下降到一个较低的应力值 , 即下屈服点。试样在下屈服点发生

连续变形 ,而应力并不升高或出现微小波动 ,即出现屈服平台。曲线的后半部分与延性材料的

拉伸曲线相同。

图 6 33  低碳钢 ( wC 为 0 .002) 退火态的工程应力 应变曲线

在屈服延伸阶段 ,试样的应变是不均匀的。应力到达上屈服点时 ,在试样的应力集中处首

先开始塑性变形 ,能在试样表面观察到与纵轴呈约 45°交角的应变痕迹 ,称为吕德斯 ( L̈uders)

带。与此同时 ,应力降到下屈服点 ,吕德斯带沿试样长度方向扩展开来 , 此即屈服延伸阶段。如

果试样上形成几个吕德斯带 ,在屈服延伸阶段就会有应力波动 ,当屈服扩展到整个试样标距范

围时 ,屈服延伸阶段即告结束 ,如图 6 34 所示。

如果在试验之前对试样进行少量的预塑性变形 ,则屈服点可暂不出现。例如 ,将低碳钢试

样拉伸到超过屈服点产生少量塑性变形后去除载荷 ,然后立即重新加载进行拉伸 ,则拉伸曲线

如图 6 35 ( b) 中所示 ,不出现屈服点。如果将经预塑性变形的试样放置一段较长的时间或经

200 ℃ 左右短时加热后再拉伸 ,则屈服点又重新出现 ,且屈服应力提高 (见图 6 35 中 ( c) ) ,此

现象称为应变时效。
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图 6 34  低碳钢的屈服现象

  

图 6 35  低碳钢的拉伸试验

 a— 预塑性变形 ;  b— 去载后立即再行加载 ;

c— 去载后放置一般时间或在 200 ℃ 加热后再加载

屈服点的出现通常与金属中熔有微量的杂质 (或熔质 ) 原子有关。由于熔质原子与位错的

弹性交互作用 ,熔质原子总是趋于聚集在位错线受拉应力的部位以降低体系的畸变能 ,形成的

熔质原子 ( Courell )气团对位错具有“钉扎”作用 ,致使σs 升高。而位错一旦挣脱气团的钉扎 ,便

可在较小的应力下继续运动 ,这时拉伸曲线上又会出现下屈服点。已经屈服的试样 ,卸载后立

即重新加载拉伸时 ,由于位错已脱出气团的钉扎 ,故不出现屈服点。但若卸载后 ,放置较长时间

或稍经加热后 ,再进行拉伸时 , 由于熔质原子已通过热扩散又重新聚集到位错线周围形成气

团 ,故屈服现象又重出现。

屈服点的出现还与位错的增殖有关。晶体塑性变形后 ,会引起大量的位错增殖 ,如 F R源

和双交滑移等 ,在位错大量增殖后 ,在维持一定的应变速率时 ,流变应力σ就要降低 ,造成下屈

服点。

屈服现象会给工业生产带来一些问题。如深冲用低碳薄钢板在冲压成型时 ,会因屈服延伸

区的不均匀变形 (吕德斯带 ) 而使工件表面粗糙不平 ,如图 6 36 所示。为解决这一问题 ,可利

用应变时效原理 ,将薄板在冲压之前进行一道微量冷轧工序 ,或向钢中加入少量 Ti或 Al, C, N

等间隙原子形成化合物 ,以消除屈服点 ,随后再进行冷压成形 ,便可以保证工件表面平滑光洁。

图 6 36  低碳钢薄板表面的吕德斯带
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§6 .4 .2  多相合金的塑性变形

单相合金虽然可借固熔强化来提高强度 ,但强化程度毕竟有限 ,尚不能满足要求 ,须进一

步以第二相或更多的相来强化 ,故目前使用的金属材料大多是两相或多相合金。本小节以两相

合金为例 ,讨论其塑性变形特点。

第二相可通过相变热处理 (沉淀强化 ,时效强化 ) 或粉末冶金方法 (弥散强化 ) 获得。根据

第二相粒子的尺寸大小将合金分成两大类 :如果第二相的尺寸与基体晶粒尺寸属同一数量级 ,

称为聚合型 ;如果第二相很细小 ,且弥散分布于基体晶粒内 ,称为弥散型合金 ,这两类合金的塑

性变形和强化规律各有特点。

6 .4 .2 .1  聚合型两相合金的变形

如果两相都具有较好的塑性 ,合金的变形阻力决定于两相的体积分数。可以按照等应变理

论和等应力理论来计算合金的平均流变应力或平均应变。前者假定塑性变形过程中两相应变

相等 ,则合金产生一定应变的流变应力为

珋σ= φ1σ1 +φ2σ2 (6 9)

式中  φ1 ,φ2 ——— 两个相的体积分数 ;

 σ1 ,σ2 ——— 两个相的流变应力。

后者假定两相应力相等 ,计算平均应变。可见 ,并非所有的第二相都能产生强化作用 ,只有

当第二相较强时 (如两相黄铜中的β相 ) ,合金才能强化。

如果第二相为硬脆相 ,合金的性能除与两相的相对含量有关外 ,在很大程度上取决于脆性

相的形状和分布。

(1 ) 如果硬脆的第二相呈连续网状分布在塑性相的晶界上 ,因塑性相晶粒被脆性相包围

分割 ,使其变形能力无法发挥 ,经少量变形后 ,即沿晶脆断。脆性相越多 ,网状越连续 ,合金的塑

性越差 ,甚至强度也随之降低。例如过共析钢中的二次渗碳体若呈地网状分布于α晶界上 ,使

钢的脆性增加 ,强度、塑性下降。可通过热加工和热处理的相互配合来改善二次渗碳体的分布

形态。

(2 ) 如果硬脆的第二相呈层片状分布在基体相上 ,如钢中的珠光体组织 ,由于变形主要集

中在基体相中 ,且位错的移动被限制在很短的距离内 ,增加了继续变形的阻力 ,使其强度提高。

珠光体越细 ,片层间距越小 ,其强度越高 ,变形更加均匀 ,塑性也较好 ,类似于细晶强化。

(3 ) 如果硬脆相呈较粗颗粒状分布于基体上 , 如共析钢及过共析钢中经球化退火后的球

状渗碳体 ,因基体连续 , Fe3 C 对基体变形的阻碍作用大大减弱 ,故强度降低 , 塑性、韧性得到

改善。

6 .4 .2 .2  弥散型两相合金的塑性变形

当第二相以细小弥散的微粒均匀分布于基体相中时 ,将产生显著的强化作用。根据第二相

微粒是否变形将强化方式分为两类。

(1 ) 不可变形微粒的强化作用  不可变形微粒对位错运动的阻碍作用如图 6 37 所示。

当移动着的位错与不可变形微粒相遇时 ,将受到粒子的阻挡而弯曲 ;随着外应力的增大 ,位错

线受阻部分的弯曲加剧 ,以致围绕着粒子的位错线在左右两边相遇 ,于是正、负位错彼此抵消 ,
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形成包围着粒子的位错环留下 ,而位错线的其余部分则越过粒子继续移动。

图 6 37  位错绕过第二相粒子的示意图

显然 ,位错绕过时 ,既要克服第二相粒子的阻碍作用 ,又要克服位错环对位错源的反向应

力 ,且每个位错经过微粒时都要留下一个位错环。因此 ,继续变形时必须增大外应力 ,从而使流

变应力迅速提高。

位错绕过间距为λ的第二相微粒所需要的切应力为

τ=
Gb
λ

( 6 10)

式中  G——— 切变弹性模量 ;

 b ——— 柏氏矢量的大小。

图 6 38

 
 
α黄铜中围绕着 Al2 O3

粒子的位错环 (透射电镜像 )

可见这种强化作用与第二相粒子的间距成反比 ,λ

越小 ,强化效果越显著。因此 ,减小粒子尺寸 ,或提高粒子

的体积分数 ,都使合金的强度提高。电镜观察也证实了这

种机制的存在 (见图6 38)。

(2 ) 可变形微粒的强化作用  当第二相为可变形

微粒时 , 位错将切过粒子使其与基体一起变形 , 如图

6 39所示。此现象也由电镜观察证实 (见图 6 40 )。在这

种情况下 ,强化作用取决于粒子本身的性质及其与基体

的联系 ,主要有以下几方面的作用。

1) 由于粒子的结构往往与基体不同 ,故当位错切过

粒子时 ,必然造成其滑移面上原子错排 ,要求错排能。

2) 如果粒子是有序相 , 则位错切过粒子时 , 将在滑

移面上产生反相畴界 ,需反相畴界能。

3) 每个位错切过粒子时 ,使其生成宽为 b的台阶 ,需

表面能。

4) 粒子周围的弹性应力场与位错产生交互作用 ,阻

碍位错运动。

5) 粒子的弹性模量与基体不同 ,引起位错能量和线

张力变化。

上述强化因素的综合作用 ,使合金强度得到提高。此外 ,粒子的尺寸和体积分数对强度也

有影响。增加体积分数或增大粒子尺寸都有利于提高强度。
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图 6 39  位错切过粒子示意图

图 6 40

 
 
在 Ni Cr Al合金中位错切过

Ni3 Al粒子 (透射电镜像 )

【例题 6 .4 .1】  假设 40
#
钢中的渗碳体全部呈半径为 10μm 的球形粒子均匀地分布在

α Fe基体上。试计算这种钢的切变强度。已知铁的切变模量 GF e = 7 .9×10
10

Pa ,α Fe点阵常

数 a = 0 .28 nm;计算时忽略 Fe与 Fe3 C 的密度差异。

解  第二相硬粒子引起的弥散强化效果决定于第二相的分散度 ,即τ=
Gb
λ
。

对于 40 # 钢 ( wC = 0 .004 ) , 若忽略基体相α中的碳含量 , 则 Fe3 C 相所占的体积分数

φF e
3

C 为

φF eC =
0 .004

0 .066 7
= 0 .06

设单位体积内 Fe3 C 的颗粒数为 NV ,则

φF eC =
4
3
πr

3
NV

NV =
φF e

3
C

4
3
πr

3
=

0 .06
4
3
π× (10× 10

- 6
)

3
≈ 1 .43× 10

1 3
/ m

3
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λ=
3

1
NV

= ( 1 .43× 1013 ) - 1/ 3 = 0 .24× 10 - 5 m = 2 .4μm

因为

a = 0 .28 nm

b =
3

2
a =

3
2
× 0 .28 = 0 .25 nm

所以

τ=
Gb
λ

=
7 .9× 101 0 × 2 .5× 10 - 10

2 .4× 10 - 5 = 8 .23× 10
5

Pa

§6 .5  冷变形金属的组织与性能

金属经冷塑性变形后 , 除了外形和尺寸发生改变外 , 其显微组织与各种性能也发生了

变化。

§6 .5 .1  显微组织的变化

经塑性变形后 ,各晶粒中除了出现大量的滑移带、孪生带 (如果发生孪生变形 ) 之外 ,晶粒

形状也发生了变化 (见图 6 41 )。随变形量的增加 ,晶粒沿变形方向被拉长为扁平晶粒。变形量

越大 ,晶粒伸长的程度也越显著。变形量很大时 ,各晶粒已不能分辨而成为一片如纤维状的条

纹 ,称为纤维组织 (见图 6 41 (e) )。

在塑性变形过程中 ,位错在应力作用下不断增殖和运动。随变形度增大 ,位错密度迅速增

加 ,且在金属中分布不均匀 ,在纤维状组织内部形成许多位错胞 ,胞壁上有大量位错 ,胞内位错

密度较低 ,又称为变形亚结构或变形亚晶 (见图 6 41 ( d) )。位错胞也随变形量增大 ,沿变形方

向伸长 ,且数量增多 ,尺寸减少 (见图 6 41( f) )。

当金属中组织不均匀 ,如有枝晶偏析或夹杂物时 ,塑性变形会使这些区域伸长 ,这样在热

加工或随后的热处理过程中会出现带状组织。

§6 .5 .2  变形织构

在多晶材料的塑性变形中 ,随变形度的增加 ,多晶体中原先任意取向的各个晶粒发生转

动 ,从而使取向趋于一致 ,形成择优取向 ,又称为变形织构。显然 ,变形量越大 ,择优取向程度越

大 ,表现出的织构越强。

织构类型与金属的晶体结构和变形方式有关 ,最主要的有两种变形织构 :

(1 ) 丝织构  在拉拔时形成 ,其特征是各晶粒同一指数的晶向与拉拨方向平行或接近平

行 ,用与线轴平行的晶向〈uv w〉来表示 ,如图 6 42 所示。

(2 ) 板织构  在轧制时形成 , 其特征是各晶粒的某一同指数晶面平行于轧制平面 ,而某

一同指数晶向平行于轧制方向。用{ hk l}〈uv w〉表示 ,如图 6 43 所示。
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图 6 41  铜材经不同程度冷轧后的光学显微组织及薄膜透射电镜像

( a ) 30 % 压缩率  × 300;  ( b) 30 % 压缩率  ×30 000;

(c ) 30 % 压缩率  × 300;  ( d ) 50 % 压缩率  × 30 000;

( e ) 99 % 压缩率  × 300;  ( f ) 99 % 压缩率  × 30 000

图 6 42  丝织构示意图
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图 6 43  板织构示意图

表 6 2 列出了几种常见金属及合金的变形织构。

表 6 2  几种金属及合金的变形织构

晶体结构 金属或合金 丝织构 板织构

面心立方
Cu, Ni , Ag , Al

Cu Ni ,Cu Zn
〈111〉+〈100〉 {110}  〈112〉

体心立方
α Fe , Mo , W

铁素体钢
〈110〉

{001}  〈110〉

{110}  〈100〉

{111}  〈110〉

密排六方 Mg , Zn 〈1010〉 {0001}  〈1120〉

由于织构造成了各向异性 ,对材料的性能和加工工艺有很大影响 ,即使在退火后也仍然存

图 6 44

 
 
因变形织构所

造成的“制耳”

 ( a ) 无织构 ;  ( b) 有织构

在织构。一般来说 ,不希望金属板材存在织构 , 当用有织构的

轧制板材来深冲成型零件时 ,将会因板材各方向变形能不同 ,

使深冲出来工件边缘不齐 ,壁厚不均 ,这种现象称为“制耳”,

如图6 44 所示。但在某些特殊场合下 , 织构也有好处 , 如变

压器用硅钢片沿〈100〉方向最易磁化 , 当采用具有这种织构

的硅钢片制作电机时 ,可以减小铁损 ,提高效率。

§6 .5 .3  残留应力和点阵畸变

金属塑性变形时 ,外力所做的功除了转化为热量之外 ,还

有约 10% 的变形功被保留于金属内部 , 称为储存能 , 表现为

变形金属的残留应力 (弹性应变 ) 和点阵畸变 (点阵缺陷 )。

6 .5 .3 .1  残留应力

残留应力 (内应力 ) 是由于物体变形不均匀而产生的 ,根据变形不均匀区域的大小可分为

以下两种 :

(1 ) 宏观内应力  它是塑性变形时 , 工件各部分之间的变形不均匀而产生的。如弯曲一

金属棒 ,则上部受压应力 ,下部受拉应力 (见图 6 45 ) ;金属拉丝后 ,因外缘部分变形较心部少 ,

结果使外缘受拉应力 ,心部受压应力 (见图 6 46 )。当残留应力为拉应力时 ,会降低材料强度。

反之 ,如果表面残留压应力 ,可显著提高其疲劳强度。因此往往用滚压强化或喷丸强化来使表

层形成压应力提高其疲劳抗力。
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图 6 45  金属棒弯曲变形后的残留应力 图 6 46  金属拉丝后的残留应力

(2 ) 微观内应力  它是塑性变形时 , 晶粒或亚晶粒间或内部的变形不均匀造成的。此应

力可达很大数值 ,甚至造成显微裂纹并导致工件的破坏。

6 .5 .3 .2  点阵畸变

金属和合金经塑性变形后 ,位错、空位等晶体缺陷大大增加 ,使点阵中的一部分原子偏离

其平衡位置 ,造成了点阵畸变。变形金属中储存能的绝大部分 ( 80% ～ 90 % ) 消耗于点阵畸变

中 ,这部分能量使金属处于热力学不稳定状态 ,具有向稳定状态转变的趋向 ,这就是随后要讨

论的“回复和再结晶”的驱动力。

§6 .5 .4  塑性变形对性能的影响

6 .5 .4 .1  应变硬化 (加工硬化 )

在塑性变形中 ,随着金属内部组织结构的变化 ,金属的机械性能也发生了明显变化。即随

着变形量的增加 ,金属的强度、硬度上升 ,塑性、韧性下降 (见图 6 47 ) ,这种现象称为加工硬化

或应变硬化。

图 6 47  两种常见金属材料的力学性能 ——— 变形度曲线

(a ) 工业纯铜 ;  ( b ) 45 # 钢

加工硬化是金属材料的一项重要特性 ,可被用作强化金属的一种方法 ,对一些不能用热处

理强化 (固态下无相变 ) 的材料尤为重要。如某些不锈钢可用冷轧来提高其强度。

金属件的冷冲成型也利用了材料的加工硬化特性 ,使塑性变形能够均匀地分布于整个工

件 ,不致集中在某些局部区域而引起破裂。如冷拔钢丝也是利用拉出的细丝强度显著增加 ,不
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再变形来实现的。否则 ,钢丝在出模后便被拉断。

加工硬化还可以提高零件或构件在使用中的安全性 ,零件在使用过程中往往会在局部出

现应力集中和过载 ,但由于加工硬化特性 ,局部过载所产生的变形会自行停止 , 提高了零件的

安全性。

但是 ,加工硬化使金属件在冷加工过程中 ,变形抗力会不断增加 ,增加动力及设备消耗。而

且 ,随着冷变形量的增加 ,材料的屈服强度往往较其抗拉强度提高得更快 ,导致两者之间的差

值减小 ,这就要求在成型加工时须严格控制载荷。经深度冷加工的零件因塑性、韧性降低 ,若直

接使用将比较危险 ,需要进行中间退火处理。

图 6 48 是金属单晶体典型的加工硬化曲线 ,该曲线可分为 3 个阶段。

图 6 48  单晶体的切应力 切应变曲线 ,显示塑性变形的 3个阶段

第Ⅰ阶段 :当τ≥τc 时 ,开始进入塑性变形的初始阶段 ,此阶段接近于直线 ,其斜率θⅠ 很

小 ,即加工硬化速率 (θ=
dτ
dγ
或θ =

dσ
dε

) 很小 ,通常称为易滑移阶段。

第Ⅱ 阶段 ,应力急剧增加 ,此段亦呈直线 ,但θⅡ 远高于θⅠ ,几乎为一恒定的最大值 ,称为

线性硬化阶段。

第Ⅲ 阶段 :加工硬化速率随应变的增加而不断下降 ,硬化曲线呈抛物线状 ,称为抛物线硬

化阶段。

上述的三阶段加工硬化与其在塑性变形不同过程中位错的运动及交互作用有关。在第 Ⅰ

阶段 ,应力较低 ,只有一组取向最有利的滑移系开动 ,所以位错很少受到其他位错的干扰 ,可移

动相当长的距离并可能到达晶体表面 ,位错源能源源不断地产生新位错 ,因此 , 晶体可以产生

较大的应变 ,并且加工硬化率也很低。在第Ⅱ 阶段发生了多滑移 ,位错之间发生相互作用 ,产

生大量的位错缠结或位错塞积 ,阻止位错进一步运动。这些都使应力急剧上升 , 加工硬化率提

高。进入第 Ⅲ 阶段 ,在足够高的应力下 ,螺位错可以通过交滑移而绕过障碍 ,异号位错还可以

相互抵消 ,降低位错密度 ,使加工硬化速率呈下降趋势。

金属的流变应力与位错密度ρ的关系为

σb = αGb ρ ( 6 11)

式中  α——— 常数 ,在 0 .1 ～ 1 .0 之间 ;

 G——— 切变模量 ;
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 b ——— 柏氏矢量的模值。

实际上各晶体的加工硬化曲线因其晶体结构类型、晶体位向、杂质含量及试验温度的不同

而有所变化。图 6 49给出了三种常见晶格类型金属单晶体的硬化曲线。可见 ,面心立方晶体显

示出典型的三阶段加工硬化特征。密排六方晶体的初始阶段与面心立方金属相近 ,但第 Ⅰ 阶

段很长 ,远远超过了其他结构的晶体 ,以致第Ⅱ 阶段还未充分发展时试样就已经断裂了。这是

因为 ,密排六方金属滑移系较少 ,位错相互交割形成障碍的机会也较少。高纯度体心立方金属

的室温加工硬化曲线与面心立方的相似 ,但如果含有微量杂质 ,将产生屈服现象并使曲线有所

变化。

图 6 49  三种典型晶体结构单晶体的应力 应变曲线

前面所述为单晶体的加工硬化曲线 ,对于多晶体来说 ,因其变形中晶界的阻碍作用和晶粒

之间的协调配合要求 ,各晶粒不可能以单一滑移系动作而必然有多组滑移系同时作用 ,因此多

晶体的加工硬化曲线不会出现前述单晶体硬化曲线的第Ⅰ 阶段 ,而且其加工硬化曲线通常更

陡 ,加工硬化速率更高 (见图 6 50 ) ,且晶粒越细 ,硬化效果越明显。

图 6 50  铝单晶体和多晶体的应力 应变曲线

6 .5 .4 .2  其他物理、化学性能的变化

变形后的金属 ,除了力学性能外 ,其他凡属结构敏感的物理、化学性能也都发生了较明显
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的变化。例如 ,导磁率、导电率和电阻温度系数等下降 ;而矫顽力及电阻率则增加。另一些结构

不敏感的性能也有一定的变化。例如 ,密度、热导率等有一定的下降。由于塑性变形增加了结构

缺陷 ,自由能升高 ,加速了金属中的扩散过程 ,增加其化学活性 ,加快腐蚀速度。

§6 .6  聚合物的变形

聚合物材料具有已知材料中可变范围最宽的变形性质 ,包括从液体、软橡胶到刚性固体。

而且 ,与金属材料相比 ,聚合物的变形强烈地依赖于温度和时间 ,表现为黏弹性 ,即介于弹性材

料和黏性流体之间。

聚合物的变形行为与其结构特点有关。聚合物由大分子链构成 ,这种大分子链一般都具有

柔性 (但柔性链易引起黏性流动 ,可采用适当交联保证弹性 ) ,除了整个分子的相对运动外 ,还

可实现分子不同链段之间的相对运动。这种分子的运动依赖于温度和时间 ,具有明显的松驰特

性 ,引起了聚合物变形的一系列特点。

§6 .6 .1  热塑性聚合物的变形

6 .6 .1 .1  热塑性聚合物的应力 应变曲线

图 6 51给出了一条聚合物的典型应力 应变曲线。σL ,σy ,σb 分别称为比例极限、屈服强度

和断裂强度。当σ< σL 时 ,应力与应变呈线性关系 ,主要是由键长和键角的变化引起的普弹变

形。当σ> σL 时 ,链段发生可恢复的运动 ,产生可恢复的变形 ,同时应力 应变曲线偏离线性关

系。当σ> σy 时 ,聚合物屈服 ,同时出现应变软化 ,即应力随应变的增加而减小 ,随后出现应力

平台 ,即应力不变而应变持续增加 ,最后出现应变强化导致材料断裂。屈服后产生的是塑性变

形 ,即外力去除后 ,留有永久变形。

图 6 51  典型的应力 应变曲线

由于聚合物具有黏弹性 ,其应力 应变行为受温度、应变速率的影响很大。图 6 52 给出了

有机玻璃在室温附近几十度温度范围内的一组应力 应变曲线。可见 ,随温度的上升 ,有机玻璃

的模量、屈服强度和断裂强度下降 ,延性增加。在 4 ℃ ,有机玻璃是典型的刚而脆的材料 ,而在

66 ℃ ,已变成典型的刚而韧的材料。一般来说 ,材料在玻璃化温度 Tg 以下只发生弹性变形 ,而

在 Tg 以上产生黏性流动。
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应变速率对应力 应变行为的影响是增加应变速率 ,相当于降低温度。

6 .6 .1 .2  屈服与冷拉

由图 6 51 , 6 52可知 ,其一 ,聚合物的模量和强度比金属材料低得多 ,屈服应变和断裂伸

长比金属高得多 ;其二 ,屈服后出现应变软化 ;其三 ,其屈服应力强烈地依赖温度和应变速率。

图 6 52  温度对有机玻璃拉伸应力 应变行为的影响

有些聚合物在屈服后能产生很大的塑性变形 ,其本质与金属也有很大不同。图6 53 所示

是玻璃态高聚物在 Tb Tg 之间和部分结晶高聚物在 Tg Tm 之间的典型拉伸应力 应变曲线

及试样形状的变化过程。可见 ,在拉伸初始阶段 ,试样工作段被均匀拉伸 ;到达屈服点时 ,工作

段局部区域出现缩颈 ,继续拉伸时 ,缩颈区和未缩颈区的截面都基本保持不变 , 但缩颈不断沿

试样扩展 ,直到整个工作段均匀变细后 ,才再度被均匀拉伸至断裂。如果试样在拉断前卸载 ,或

试样因被拉断而自动卸载 ,则拉伸中产生的大变形除少量可恢复外 ,大部分变形将保留下来 ,

这样一个拉伸过程称为冷拉。

图 6 53

 
 
冷拉过程的应力 应变曲线

和试样形状变形示意图

图 6 54

 
 
高聚物冷拉过程的

真应力 真应变曲线
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玻璃态聚合物冷拉后残留的变形 ,表面上看是不可恢复的塑性变形 ,但只要把试样加热到

Tg 以上 ,形变基本上全能恢复 ,这说明冷拉中产生的形变属于高弹性范畴 ,这种在外力作用下

被迫产生的高弹性称为强迫高弹性。强迫高弹性产生的原因是在外力作用下 ,原来被冻结的链

段得以克服摩擦阻力而运动 ,使分子链发生高度取向而产生大变形。

部分结晶高聚物冷拉后残留的变形大部分必须在温度升高到 Tm 以上才能恢复。这是因

为结晶聚合物的冷拉过程伴随着晶片的取向、结晶的破坏和再结晶等。取向导致的硬化使缩颈

能沿试样扩展而不断裂。取向的晶片在 Tm 以下是热力学稳定的。

聚合物冷拉成颈过程的真应力 真应变曲线见图 6 54。聚合物的冷拉变形目前已成为制

备高模量和高强度纤维的重要工艺。

6 .6 .1 .3  剪切带与银纹

聚合物的屈服塑性变形是以剪切滑移的方式进行的。滑移变形可局限于某一局部区域 ,形

成剪切带 ,如图 6 55 所示。剪切带是具有高剪切应变的薄层 ,双折射度很高 ,说明剪切带内的

分子链高度取向。剪切带通常发生于材料的缺陷或裂缝处 , 或应力集中引起的高应力区。而在

结晶相中 ,除了滑移以外 ,剪切屈服还可通过孪生和马氏体转变的方式进行。

图 6 55  聚对苯二甲酸乙二酯试样中的剪切带

某些聚合物在玻璃态拉伸时 ,会出现肉眼可见的微细凹槽 ,类似于微小的裂纹 ,如图 6 56

所示。它可发生光的反射和散射 ,通常起源于试样表面并和拉伸轴垂直。这些微细凹槽因能反

射光线而看上去银光闪闪 ,故称之为银纹。

图 6 56  高聚物玻璃表面的有序银纹
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银纹不同于裂纹 ,裂纹的两个张开面之间完全是空的 ,而银纹面之间由高度取向的纤维束

和空穴组成的 , 仍具有一定强度。银纹的形成是由于材料在张应力作用下局部屈服和冷拉

造成。

§6 .6 .2  热固性塑料的变形

热固性塑料是刚硬的三维网络结构 ,分子不易运动 ,在拉伸时表现出脆性金属或陶瓷一样

的变形特性。但是 ,在压应力下它们仍能发生大量的塑性变形。

图 6 57 所示为环氧树脂在室温下单向拉伸和压缩时的应力 应变曲线。环氧树脂的玻璃

化温度为 100 ℃ ,这种交联作用很强的聚合物 ,在室温下为刚硬的玻璃态 ,在拉伸时好像典型

的脆性材料。而压缩时则易剪切屈服 ,并有大量的变形 ,而且屈服之后出现应变软化。环氧树脂

剪切屈服的过程是均匀的 ,试样均匀变形而无任何局部变形的现象。

图 6 57  环氧树脂在室温下拉伸和压缩时的应力 应变曲线

§6 .7  陶瓷材料的塑性变形

陶瓷材料具有强度高、重量轻、耐高温、耐磨损、耐腐蚀等一系列优点 ,作为结构材料 ,特别

是高温结构材料极具潜力 ;但由于陶瓷材料的塑、韧性差 ,在一定程度上限制了它的应用。本节

将讨论陶瓷材料变形特点。

§6 .7 .1  陶瓷晶体的塑性变形

陶瓷晶体一般由共价键和离子键结合 ,在室温静拉伸时 ,除少数几个具有简单晶体结构的

晶体如 KCl, MgO外 ,一般陶瓷晶体结构复杂 ,在室温下没有塑性 ,如图 6 58 所示。即弹性变

形阶段结束后 ,立即发生脆性断裂 ,这与金属材料具有本质差异。和金属材料相比 ,陶瓷晶体具

有如下特点 :

(1 ) 陶瓷晶体的弹性模量比金属大得多 ,常高出几倍。这是由其原子键合特点决定的。共
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图 6 58

 
 
金属材料与陶瓷材料

的应力 应变曲线

价键晶体的键具有方向性 , 使晶体具有较高的抗晶格畸

变和阻碍位错运动的能力 , 使共价键陶瓷具有比金属高

得多的硬度和弹性模量。离子键晶体的键方向性不明显 ,

但滑移不仅要受到密排面和密排方向的限制 , 而且要受

到静电作用力的限制 ,因此实际可移动滑移系较少 ,弹性

模量也较高。

(2 ) 陶瓷晶体的弹性模量 ,不仅与结合键有关 ,而且

还与其相的种类、分布及气孔率有关 ,而金属材料的弹性

模量是一个组织不敏感参数。

(3 ) 陶瓷的压缩强度高于抗拉强度约一个数量级

(见图 6 59 ) ,而金属的抗拉强度和压缩强度一般相等。这是由于陶瓷中总是存在微裂纹 ,拉伸

时当裂纹一达到临界尺寸就失稳扩展立即断裂 ,而压缩时裂纹或者闭合或者呈稳态缓慢扩展 ,

使压缩强度提高。

图 6 59  Al2 O3 的断裂强度

( a ) 拉伸断裂应力 280 MPa ;  ( b ) 压缩断裂应力 2 100 M Pa

(4 ) 陶瓷的理论强度和实际断裂强度相差 1～ 3个数量级。引起陶瓷实际抗拉强度较低的

原因是陶瓷中因工艺缺陷导致的微裂纹 ,在裂纹尖端引起很高的应力集中 ,裂纹尖端之最大应

力可达到理论断裂强度或理论屈服强度 (因陶瓷晶体中可动位错少 ,位错运动又困难 ,所以 ,一

旦达到屈服强度就断裂了 ) ,因而使陶瓷晶体的抗拉强度远低于理论屈服强度。

(5 ) 和金属材料相比 ,陶瓷晶体在高温下具有良好的抗蠕变性能 ,而且在高温下也具有一

定的塑性 ,如图 6 60 所示。
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图 6 60  陶瓷材料的应力 应变曲线

  

图 6 61  结合键对位错运动的影响

( a ) 共价键 ;  ( b ) 离子键

【例题 6 .7 .1】  试述陶瓷晶体塑性变形的特点。

解  作为一类材料 ,陶瓷是比较脆的。晶态陶瓷缺乏塑性是由于其离子键和共价键造成

的。在共价键合的陶瓷中 ,原子之间的键合是特定的 ,并具有方向性 ,如图 6 61 (a) 所示。当位

错以水平方向运动时 ,必须破坏这种特殊的原子键合 ,而共价键的结合力是很强的 ,位错运动

有很高的点阵阻力 (即派 纳力 )。因此 ,以共价键键合的陶瓷 ,不论是单晶体还是多晶体 ,都是

脆的。

基本上是离子键键合的陶瓷 ,它的变形就不一样。具有离子键的单晶体 ,如氧化铁和氧化

钠 ,在室温受压应力作用时可以进行相当多的塑性变形 , 但是具有离子键的多晶陶瓷则是脆

的 ,并在晶界形成裂纹。这是因为可以进行变形的离子晶体 ,如图 6 61( b) 所示 ,当位错运动

一个原子间距时 ,同号离子间的巨大压力 ,使位错难以运动 ;但位错如果沿 45°方向运动 ,则在

滑移过程中相邻晶面始终由库仑力保持相吸 ,因而具有相当好的塑性。但是多晶陶瓷变形时 ,

相邻晶粒必须协调地改变形状 ,由于滑移系统较少而难以实现 ,结果在晶界产生开裂 ,最终导

致脆性断裂。

§6 .7 .2  非晶体陶瓷的变形

玻璃的变形与晶体陶瓷不同 ,表现为各向同性的黏滞性流动。分子链等原子团在应力作用

下相互运动引起变形 ,这些原子团之间的引力即为变形阻力。流阻力与玻璃的黏度η有关。黏

度η的大小又与温度有关 ,即

η= η0 exp(
+ Qη
RT

) ( 7 12)

式中  Qη ——— 黏滞变形的激活能 ;

 η0 ——— 常数。

需要注意的是 , Qη 前为正号 ,所以 ,随温度的升高 ,η总是减小的。温度和成分对玻璃黏度

的影响见图 6 62。可见 ,利用改变玻璃组分 ,如加入N a2 O等变质剂会打破网络结构 ,使原子团

易于运动 ,降低玻璃的黏度。
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图 6 62  温度与成分对玻璃黏度的影响

【例题 6 .7 .2】  试估算二氧化硅和钙 钠

玻璃黏滞流动的激活能。

解  由图 6 62 可确定两种玻璃曲线的

斜率。

对 SiO2 取两点 :

η= 10
10

,  T = 1 667 K

η= 1013 ,  T = 1 429 K

因 lgη= lgη0 + Qη/ kT

将上述两组数据代入上式 ,并消去η0 ,可得

Qη = 251 040 J/ mol。

同样 ,对钙 钠玻璃 ,也取两点 :

η = 10
2

,  T = 1 724 K

η = 106 ,  T = 1 053 K

重复以上计算 ,可得出

Qη = 87 864 J/ mol

由上题可知 ,加入 Na2 O 后 ,玻璃的黏性流

动激活能减小了 1/ 3 , 而黏性流动系数则呈指

数关系急剧下降。

在玻璃生产中也利用产生表面残余压应力的办法使玻璃韧化 , 韧化的方法是将玻璃加热

到退火温度 ,然后快速冷却 ,玻璃表面收缩变硬而内部仍很热 , 流动性很好 ,将玻璃变形 ,使表

面的拉应力松驰 ,当玻璃心部冷却和收缩时 ,表层已刚硬 ,在表面产生残余压应力。因为一般的

玻璃多因表面微裂纹引起破裂 ,而韧化玻璃使表面微裂纹在附加压应力下不易萌生和扩展 ,因

而不易破裂。

习   题

1. 拉伸一铜单晶体试样 ,若其表面平行于 (111 ) 面 ,假设晶体可以在各个滑移系上滑移 ,

画出表面出现的滑移线痕迹 ,求出滑移线间的角度。

2. 铜单晶体拉伸时 ,若力轴为 [ 001] 方向 ,临界分切应力为 0 .64 M Pa,问需要多大的拉伸

应力才能使晶体开始塑性变形 ?

3. 锌单晶体试样的截面积 A = 78 .5 mm
2

,经拉伸试验测得有关数据如表 6 3 所示。

表 6 3  拉伸试验数据

屈服截荷 / N 620 •252 `184 1148 �174 Ó273 ¤525 u

φ/ (°) 83 x72 �.5 62 �48 ½.5 30 Ž.5 17 _.6 5 G

λ/ (°) 25 J.5 26 I38 �46 ë63 ¼74 _.8 82 0.5

τk

cosλcosφ
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试回答下列问题 :

(1 ) 根据表 6 3中每一种拉伸条件的数据求出临界分切应力并填入上表 ,分析有无规律。

(2 ) 求各屈服载荷下取向因子 ,作出取向因子和屈服应力的关系曲线 ,说明取向因子对屈

服应力的影响。

4. 证明体心立方金属产生孪生变形时 ,孪晶面沿孪生方向的切应变为 0 .707。

5. 简要分析加工硬化、细晶强化、固熔强化及弥散强化在本质上有何异同。

6. 低碳钢的屈服点σs 与晶粒直径 d的关系如表 6 4中的数据所示 ,说明 d与σs 间是否符

合霍耳 配奇公式。试用最小二乘法求出霍耳 配奇公式中的常数。

表 6 4  低碳钢的屈服点σs 与晶粒直径的关系

d/μm 400 �50 ¿10 y5 �2 Õ

σs/ ( k N/ m2 ) 86 �121 Ö180 •242 I345 �

7. 确定下列情况下的工程应变εe 和真应变εT ,说明何者更能反映真实的变形特性。

(1 ) 由 1 L 伸长到 1 .1 L ;   ( 2) 由 1 h 压缩至 0 .9 h;

(3 ) 由 1 L 伸长至 2 L ; ( 4) 由 1 h 压缩至
1
2

h。

8. 为什么高聚物在冷拉过程中细颈截面积保持基本不变 ?将已冷拉的非晶态高聚物加热

到玻璃化转变温度之上 ,冷拉中产生的形变能否回复 ?

复习思考题

1. 什么是滑移、滑移线、滑移带和滑移系 ?作图表示α Fe, A l, Mg 中的最重要滑移系。哪

种晶体的塑性最好 ,为什么 ?

2. 什么是临界分切应力 ?影响临界分切应力的主要因素是什么 ?单晶体的屈服强度与外

力轴方向有关吗 ?为什么 ?

3. 试区别单滑移、多滑移和交滑移 ,三者滑移线的形貌有何特征 ,如何解释 ?

4. 位错线和滑移线相同吗 ?为什么 ?

5. 在显微镜下如何区分滑移线和变形孪晶 ?

6. 孪生与滑移主要异同点是什么 ?为什么在一般条件下进行塑性变形时锌中容易出现孪

晶 ,而纯铁中容易出现滑移带 ?

7. 多晶体塑性变形与单晶体有何不同 ?

8. 试用位错理论解释低碳钢的屈服 ,举例说明吕德斯带对工业生产的影响及防止办法。

9. 纤维组织及织构是怎样形成的 ?它们有何不同 ?对金属的性能有什么影响 ?

10. 一个经过冷加工的零件 ,其屈服强度为 130 M Pa,零件表面的残余拉应力为 50 M Pa,

试求可对零件施加的最大拉伸应力 (不允许出现永久变形 )。如果零件表面存在 50 M Pa的残

余压应力 ,情况又如何 ?

11. 银纹与裂纹有什么区别 ?

12. 与金属材料相比 ,陶瓷材料的变形有何特点 ,其原因何在 ?
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第七章  回复与再结晶
 

金属经过冷塑性变形 ,其组织和性能都发生了一系列变化 , 而且变形时所消耗的机械功 ,

除了大部分转变为热能消失外 ,还有一小部分以各种类型的缺陷储存于变形金属内 ,使其自由

能升高 ,处于热力学亚稳状态。如果升高温度使原子获得足够的活动性 ,冷变形金属会自发向

低能稳定态转变 ,并发生一系列组织和性能改变。根据显微组织和性能的不同 , 可将这种转变

过程分为回复、再结晶和晶粒长大 3 个阶段。

§7 .1  冷变形金属在加热时的变化

§7 .1 .1  显微组织的变化

若将经过较大冷变形量的金属用比较缓慢的速度加热 ,并利用高温显微镜观察组织 ,发现

组织随加热温度的变化可分为 3个阶段 ,如图 7 1所示。第一阶段由 0→ T1 温度 ,称为回复阶

段。此时 ,显微组织几乎看不出任何变化 , 晶粒仍保持冷变形后的纤维状组织。第二阶段由

T1 → T2 温度 ,称为再结晶阶段。在此阶段内 ,变形晶粒通过形核和长大过程 ,完全转变成新的

无畸变的等轴晶粒。第三阶段由 T2 → T3 温度 ,称为再结晶后的晶粒长大阶段 ,简称为晶粒长

大。在此阶段内 ,再结晶后的等轴晶粒边界继续移动 ,晶粒粗化 ,直至达到相对稳定的形状和

尺寸。

图 7 1  冷变形金属组织随加热温度

及时间的变化示意图    

—842—



  若将冷变形金属迅速加热至高于 0. 5 Tm 的温度保温 ,随保温时间 t的延长 ,则同样可发

现组织存在上述 3 个阶段的变化。

显然 ,冷变形金属在加热过程中伴随着组织的变化 ,必然发生性能上的改变。

§7 .1 .2  性能的变化

图 7 2 描述了冷变形金属在加热退火过程中力学性能和其他性能的变化。

图 7 2  回复、再结晶及晶粒长大阶段中

性能的变化示意图      

7 .1 .2 .1  力学性能的变化

在回复阶段 ,强度、硬度、塑性等力学性能变化不

大。但在再结晶阶段 ,随加热温度升高 ,强度、硬度显著

下降 ,塑性急剧升高。当晶粒长大时 ,强度、硬度继续下

降 ,塑性在晶粒粗化不十分严重时 , 仍有继续升高趋

势 ,晶粒粗化严重时 ,塑性也下降。

7 .1 .2 .2  物理性能的变化

密度在回复阶段变化不大 ,在再结晶阶段急剧升

高 ,主要是因位错密度的显著降低所致。电阻在回复阶

段已明显下降 ,主要是点缺陷浓度大幅度降低所致。

7 .1 .2 .3  内应力的变化

在回复阶段 ,变形金属的内应力可部分消除 ;在再

结晶阶段 ,内应力全部消除。

§7 .2  回   复

§7 .2 .1  回复过程中微观结构的变化机制

回复是指冷变形金属加热时 ,尚未发生光学显微组织变化前 (即再结晶前 ) 的微观结构及

性能的变化过程。该过程的驱动力是弹性畸变能的降低。根据回复阶段加热温度及内部结构变

化特征、机制的不同 ,可将回复分为三种。

7 .2 .1 .1  低温回复

冷变形金属在较低温度 ( 0. 1 Tm ～ 0 .3 Tm ) ( Tm 为金属的熔点 ) 加热时所产生的回复称为

低温回复。因温度较低 ,原子活动能力有限 ,主要局限于点缺陷的运动。通过空位迁移至晶界、

位错或与间隙原子结合而消失 ,空位浓度显著下降。

7 .2 .1 .2  中温回复

冷变形金属在中温 ( 0 .3 Tm ～ 0 .5 Tm )加热时所产生的回复称为中温回复。中温回复过程

因温度稍高 ,原子活动能力增强 ,除点缺陷外 ,位错也被激活。其主要机制是位错滑移导致位错

重新组合 ,以及异号位错互相抵消 ,使位错密度有所下降。

7 .2 .1 .3  高温回复

冷变形金属在较高温度 (≥ 0 .5 Tm ) 加热时产生的回复称为高温回复。因温度较高 ,位错

可以被充分激活 ,使同号刃型位错沿垂直于滑移面的方向排成小角度亚晶界 ,如图 7 3 所示。
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这一过程称为多边化。

发生多边化的驱动力来自应变能的下降。当同号刃型位错塞积于同一滑移面上时 ,其应变

场是相加的。位错间相互排斥 ,使之发生攀移 ,在不同滑移面上竖直排列 ,如图 7 4 所示 ,使相

邻同号位错产生的应变部分抵消 ,降低了总的应变能。

图 7 3  多边化前、后刃型位错的排列情况

    ( a ) 多边化前 ;  ( b ) 多边化后
        

图 7 4  刃型位错的攀移和

    滑移示意图

在电子显微镜下观察多边化过程 ,发现随多边化的进行 ,形变位错胞内位错密度不断下

降 ,胞壁处的位错变长并凝集使胞壁减薄 ,逐渐形成位错网络 ,构成亚晶界 ,如图 7 5 所示。

据上述回复机制 ,可对回复导致的性能变化作如下解释 :电阻率的下降显著是由于空位的

减少和位错应变能的降低 ;内应力的降低主要是由于晶体弹性应变能的基本消除 ;硬度和强度

下降不多是由于位错密度下降不大的缘故。

§7 .2 .2  回复动力学

回复动力学是研究冷变形金属在回复过程中性能恢复的速率 , 为生产中控制回复过程提

供依据。图 7 6所示是冷变形锌单晶在不同温度下等温退火后的性能变化曲线。该曲线有以下

特点 :① 没有孕育期 ;② 开始变化速率快 , 随后变慢 ;③ 长时间保温后 ,性能十分缓慢地趋于

平衡值。可见 ,回复是一种驰豫过程 ,可用下式表示 :

d x
d t

= - cx (7 1)

式中  t——— 恒温下的加热时间 ;

 x——— 冷变形导致的性能增量经加热后的残留分数 ;

 c——— 与材料和温度有关的比例常数。

c值与温度的关系具有典型的热激活过程特点 ,即

c = c0 exp( - Q/ RT ) (7 2)

式中  Q——— 激活能 ;

 R——— 气体常数 ;

 c0 ——— 为比例常数 ;

 T——— 绝对温度。
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7 5  在室温经 5 % 塑性变形的多晶体纯铝 ,于 200 ℃ 回复退火

不同时间后的透射电子显微组织       

(a ) 回复退火前的冷变形状态 ;  ( b ) 经 0 .1 h 回复退火后 ;

(c ) 经 50 h 回复退火后 ;  ( d) 经 300 h 回复退火后

图 7 6  在 - 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变化曲线
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将式 (7 2 ) 代入式 ( 7 1) 中并积分 ,以 x0 表示开始时性能增量的残留分数 ,则

ln
x0

x
= c0 t exp( - Q/ RT ) (7 3)

这说明与其他热激活过程一样 ,回复的速度随温度升高而增大 ,图 7 6中所示的不同温度

等温退火曲线也表明了这一点。

如果采用两个不同温度将同一冷变形金属的性能回复到同样程度 ,则由式 ( 7 3) 得

t1
t2

= exp - Q
R

1
T2

-
1
T1

(7 4)

【例题 7 .2 .1】  已知锌单晶的回复激活能 Q为 8. 37× 104 J/ mol。它在 0 ℃ 回复到残留

75 % 的加工硬化需要 5 min ,问在 27 ℃ 回复到同样程度需要多长时间 ?

解  根据式 ( 7 4) 及 T1 = 273 K , t1 = 5 min , T2 = 300 K ,则

t2 = 5e -
8 .37×104

8 .31
1

273
-

1
300 = 0 .18 min

即该金属在 27 ℃ 回复到同样程度只需 0. 18 min。

§7 .2 .3  去应力退火

冷变形金属经回复后使内应力得到很大程度的消除 ,同时又能保持冷变形的硬化效果 ,因

此 ,回复退火又称为去应力退火。在实际生产中 ,经常利用冷变形的工件进行去应力退火降低

其内应力 ,如冷冲件、冷拉钢丝、弹簧及锻件等。因此 ,一些铸件、焊接件及切削件 ,也须进行去

应力退火。工件中内应力的降低 ,可避免工件的变形或开裂 ,并提高其耐蚀性。

§7 .3  再  结  晶

再结晶是指经冷变形的金属在足够高的温度下加热时 ,通过新晶粒的形核及长大 ,以无畸

变的等轴晶粒取代变形晶粒的过程。和回复不同 ,再结晶是一个显微组织彻底改组、变形储存

能充分释放、性能显著变化的过程。

图 7 7 是再结晶过程新晶核的形核与长大示意图。可见 ,随保温时间的延长 ,新的等轴晶

粒逐渐增多并长大 ,直到完全代替了变形晶粒。再结晶完成后组织形态及晶粒大小直接关系到

金属性能。因此 ,有必要对再结晶的基本规律及影响因素进行探讨。

§7 .3 .1  再结晶的形核及长大

实验表明 ,根据金属及其变形度不同 ,再结晶的核心一般通过两种方式形成 ,即晶界凸出

形核和亚晶形核。

7 .3 .1 .1  晶界凸出形核

对于冷变形度较小的金属 ,再结晶核心一般采用凸出形核方式形成 ,其示意图见图 7 8。

因总变形量较小 ,变形在各个晶粒中分布不均匀。设 A , B 为相邻晶粒 ,其中 B 晶粒中的位错密

度较 A晶粒中高 ,即 B晶粒的畸变能较高。发生再结晶时 , A , B间原来平直的晶界 ,会通过晶界

迁移向 B 晶粒内凸出 ,在其前沿扫过的区域内留下无应变的晶体 ,成为再结晶晶核。
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图 7 7  再结晶形核与长大过程示意图

图 7 8  凸出形核机制示意图

设凸出形核核心为球冠状 ,球冠半径为 l,界面能为σ,以ΔA表示增加的晶界面积 ,ΔE表

示单位体积的 A , B 相邻晶粒储存能差 ,若界面由 Ⅰ 推进到Ⅱ ,则能量条件为

ΔEdV > σΔA

即 ΔE > σΔA
dV

又 ΔA
dV

= 2sinα
l

故 ΔE > σ2sinα
l

当凸出核心为半球状 ,即α=
π
2
时 , s inα= 1。因凸出引起的表面能的增值最大 ,此后 ,晶核

进一步凸出时 , sinα减小 ,晶界可以自发向前生长。因此 ,凸出形核所需的能量条件为

ΔE >
2σ
l

(7 5)
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由于变形金属在再结晶前会发生多边化而生成亚晶 ,因此再结晶的凸出形核还可用图 7

图 7 9  凸出形核时亚晶界

长入相邻晶粒示意图

９来说明。其晶界两边的晶粒因变形度不同 , B 晶粒

中的位错密度大于 A 晶粒中的位错密度 ,因此多边

化后 B晶粒中形成的亚晶较 A晶粒中形成的亚晶细

小。因此 , 在晶界处 A 晶粒的某些亚晶会通过晶界

迁移而凸入 B 晶粒内 ,借消耗 B 晶粒中的亚晶而生

长 ,体系自由能下降 ,从而形成再结晶核心。

7 .3 .1 .2  亚晶形核机制

对于冷变形度较大的金属 , 再结晶核心往往采

用亚晶形核机制形成。

当金属变形度较大时 , 在再结晶前的高温回复

阶段 ,由位错组成的胞状亚结构将发生多边化而形

成回复亚晶。因金属变形量大 ,每个晶粒变形程度相

差不大 ,晶界两侧晶粒内畸变能相近 ,再结晶核心的形成不可能以晶界凸出形核方式形成 ,而

直接借助晶粒内某些无应变的亚晶成核。

亚晶形核方式通常有两种 ,如图 7 10 所示。其一 ,亚晶合并形核。某些取向差较小的相邻

亚晶边界上的位错网络通过解离、拆散并转移到其他亚晶界上 ,导致亚晶界的消失或亚晶之间

的合并。在合并过程形成的新亚晶界不断吸纳位错而成为大角度晶界 , 形成再结晶晶核。因合

并过程中需有位错的滑移和攀移 ,要求金属有较高的层错能。其二 ,亚晶直接长大成核。某些取

向差较大的亚晶界具有较高的移动性 ,可以直接吞食相邻亚晶粒。这种形核在层错能低的金属

中易发生 ,实质上是某些亚晶直接长大、亚晶界发生迁移并逐渐变为大角度晶界。

图 7 10  再结晶亚晶形核机制示意图

(a ) 亚晶直接长大形核 ;  ( b ) 亚晶合并形核

7 .3 .1 .3  再结晶晶核的长大

以凸出方式形成的再结晶核心 ,一旦超过临界半径 ,便会自发向高畸变能的晶粒中生长 ;

以亚晶机制形成的再结晶核心 ,一旦形成大角度晶界 ,由于它较亚晶界大得多的迁移率 ,就可
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迅速移动 ,扫除其遇到的位错 ,留下无应变的晶体。

晶界迁移的驱动力主要是相邻晶粒间的畸变能差 ,晶界移动的方向背向其曲率中心 ,直到

无畸变的等轴晶粒逐渐消耗掉变形晶粒并相互接触 ,再结晶过程结束。

§7 .3 .2  再结晶动力学

图 7 11所示是经 98% 冷轧的纯铜在不同温度下的等温再结晶动力学曲线。由图可知 ,等

温下的再结晶速度开始很小 ,随再结晶体积分数φV 的增加而增大 ,并在 0. 50 处达到最大 ,然

后又逐渐减小 ,具有典型的形核 ——— 长大过程的动力学特征。

图 7 11  经 98% 冷轧的纯铜 ( wCu 为 0. 999 99) 在不同温度下的等温再结晶动力学曲线

金属的等温再结晶曲线可用下式描述 :

φV = 1 - e
- Bt k

(7 6)

式中   φV ——— 在 t时间已经再结晶的体积分数 ;

 B和 k ——— 常数。

再结晶也是一种热激活过程 ,再结晶速度 v再 与温度 T之间存在关系如下 :

v再 = Ae
- Q

R
/ R T

(7 7)

式中  QR ——— 再结晶激活能 ;

 R——— 气体常数 ;

 T——— 绝对温度 ;

 A——— 比例常数。

由于 v再 ∝
1
t

,故

1
t

= A′e
- Q

R
/ R T

(7 8)

在两个不同温度 T1 , T2 等温退火 ,产生同样程度的再结晶所需的时间分别为 t1 , t2 ,则

t1
t2

= e -
QR
R

1
T2

- 1
T1 (7 9)

如果已知金属的再结晶激活能及此金属在某恒定温度完成再结晶所需时间 ,就可计算出

此金属在另一温度等温退火时完成再结晶所需的时间。

§7 .3 .3  再结晶温度

虽然再结晶是一个形核 长大过程并使组织形态发生了彻底改变 ,其转变动力学也有固态
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相变特点 ,但再结晶前后各晶粒的点阵结构类型和成分都未变化 ,所以再结晶不是相变。因此 ,

再结晶温度不像结晶或其他相变那样有确定的转变温度 ,而是随条件不同 ,可以在一个较宽的

温度范围内变化。

冷变形金属开始进行再结晶的最低温度 ,称为再结晶温度。它可以用金相法、硬度法和 X

射线衍射法测定。

金相法——— 以显微镜中观察到第一个新晶粒或晶界凸出形核而出现锯齿状边缘的退火

温度 ,定为再结晶温度。

硬度法——— 以硬度 退火温度曲线上硬度开始显著降低或软化 50% 的温度 ,定为再结晶

温度。

为了便于比较和使用方便 ,通常在生产实际中使用的再结晶温度 , 是指经过较大冷变形

(变形量 > 70 % ) 的金属 ,在 1 h内能够完成再结晶 (或再结晶体积分数 > 0 .95 ) 的最低温度。

大量实验表明 ,对许多工业纯金属而言 , 在较大冷变形量条件下 , 若完成再结晶时间为

0. 5 ～ 1 h ,则再结晶开始温度 Tk 与熔点 Tm (绝对温度 ) 之间存在经验公式 ,即

Tk = (0 .35 ～ 0 .45 ) Tm ( 7 10)

一些工业纯金属的再结晶温度见表 7 1。

表 7 1  某些工业纯金属的再结晶温度

金  属
再结晶温度
℃

熔  点
℃

Tk/ Tm 金  属
再结晶温度
℃

熔  点
℃

Tk/ Tm

Sn < 15 â232 íCu 200 �1 083 n0 �.35

Pb < 15 â327 íFe 450 �1 538 n0 �.40

Zn 15 ¨419 í0 ¨.42 Ni 600 �1 455 n0 �.51

Al 150 ¿660 í0 ¨.45 Mo 900 �2 625 n0 �.41

Mg 150 ¿650 í0 ¨.46 W 1 200 @3 410 n0 �.40

Ag 200 ¿960 í0 ¨.39

图 7 12  温度对再结晶的影响

§7 .3 .4  影响再结晶的因素

再结晶是一个形核和长大的过程 ,因此 ,凡是影响

形核和长大的因素都会影响再结晶。

7 .3 .4 .1  退火温度

由图 7 11、图 7 12和式 ( 7 7)、式 ( 7 8 ) 均可看

出 ,加热温度越高 ,再结晶速度越快 ,产生一定体积分

数再结晶所需的时间也越短。

7 .3 .4 .2  变形程度

金属的变形程度越大 ,其储存的变形能也越高 ,再

结晶的驱动力越大。所以 , 不但开始再结晶温度越低

(见图 7 13) , 同时等温退火时的再结晶速度也越快

(见图 7 14)。但在变形量增大到一定程度后 ,再结晶

开始温度便趋于稳定。所以 ,实际再结晶开始温度便以较大冷变形量作为条件之一。

—652—



图 7 13  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— wAl = 0 .99

图 7 14  两种不同的冷变形程度对纯锆的等温再结晶

的影响(纵坐标为完成再结晶所需的时间 )  

a— 面积缩减 13 % ;  b— 面积缩减 51 %

7 .3 .4 .3  原始晶粒尺寸

在其他条件相同的情况下 ,金属的原始晶粒尺寸越小 , 则变形抗力越大 ,冷变形后储存的

畸变能越高 ,再结晶驱动力增大 ,再结晶温度降低。此外 ,金属的原始晶粒越细小 ,晶界越多 ,变

形后能提供的再结晶形核点越多 ,有利于再结晶。

7 .3 .4 .4  微量熔质原子

微量熔质原子以固熔状态存在于金属中 ,会产生一定的固熔强化作用。仅从这个方面讲 ,

微量熔质原子可增加变形储存能 ,有利于再结晶。但从另一方面看 , 熔质原子往往偏聚在位错
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及晶界处 ,对位错及晶界的运动起阻碍作用 ,故不利于再结晶。实验表明 , 微量熔质原子的存

在 ,会阻碍金属的再结晶 ,从而提高其再结晶温度 ,如表 7 2 所示。

表 7 2  微量熔质元素对光谱纯铜 ( wCu 为 0. 999 99) 50% 再结晶的温度的影响

材     料
50% 再结晶

的温度 / ℃
材     料

50 % 再结晶

的温度 / ℃

光谱纯铜 140 ì光谱纯铜 ( wSn 为 0 �ü. 0001 ) 315 G

光谱纯铜 ( wAg 为 0 Ý.000 1 ) 205 ì光谱纯铜 ( wSb 为 0 �.000 1) 320 G

光谱纯铜 ( wCd 为 0 ×Ì. 000 1) 305 ì光谱纯铜 ( wTe 为 0 �.000 1 ) 370 G

7 .3 .4 .5  分散相粒子

分散相粒子的存在既可能促进基体金属的再结晶 ,也可能阻碍其再结晶 ,如表 7 3 所示。

表 7 3  分散相粒子的存在对基体金属再结晶的影响

合     金 粒子间距λ 粒子直径 di

对 再 结 晶 的 影 响

促   进 阻   碍

Cu + B4 C 5μm 2μm 促   进

Cu + Al2 O3 »2 ¡.5μm 30 nm 阻   碍

Cu + Co + SiO2 Y0 �.5 ～ 1 .0μm 80 nm 阻   碍

Cu + Co + SiO2 Y0 �.5 ～ 1 .0μm 150 nm 阻   碍

Al + Al3 Fe 4 ～ 10μm 0 ¸.6～ 2 .2μm 促   进

Al + Cu Al2 ±> 1μm 0 C.3μm 促   进

Al + Cu Al2 ±< 1μm 0 C.3μm 阻   碍

A g + MgO 50 nm 5 nm 阻   碍

由表 7 3 可知 ,分散相粒子的存在是促进基体再结晶 ,还是阻碍其再结晶 ,主要取决于基

体上分散相粒子的大小和分布。

在分散相粒子间距和直径都比较大的情况下变形时 ,位错只能绕过或塞积在粒子周围 ,提

高了变形抗力 ,使变形畸变能提高 ,同时 ,也增加了亚结构的不稳定性 , 使形核点增多 ,从而促

进再结晶。相反 ,当金属中存在间距和直径都很小的分散相粒子时 , 虽然实际上促使加工硬化

率的进一步提高 ,使位错密度增大了 ,但对于加热时位错重新排列形成亚结构并随后发展成大

角晶界的过程 (也就是再结晶的形核过程 ) ,以及大角度晶界的迁移 (再结晶晶核长大 ) 均起钉

扎作用 ,从而阻碍了再结晶。

§7 .3 .5  再结晶晶粒大小的控制

再结晶通过形核和长大将冷变形后的变形晶粒彻底改组成了新的等轴晶粒 ,其机械性能

也发生了显著变化。再结晶后金属的机械性能主要取决于再结晶后的晶粒大小。因此 ,合理控
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制再结晶晶粒尺寸是生产实际中必须注意的问题。一般情况下 ,总希望得到细晶粒的组织 ,其

综合性能较好。

再结晶晶粒的平均直径 d可用下式表示 ,即

d = k
G
�N

1/ 4

( 7 11)

式中  k——— 常数 ;

 G——— 长大速率 ;

 �N——— 形核速率。

显然 ,要细化再结晶晶粒 ,必须减小 G/ �N 的比值。即在高的再结晶形核速率和低的长大速

率条件下 ,易获得细的再结晶晶粒。可见 ,影响再结晶的因素也是影响再结晶晶粒大小的因素。

7 .3 .5 .1  预先变形程度

图 7 15 表示金属的冷变形度对再结晶后晶粒大小的影响。可见 ,当变形度很小时不发生

再结晶 ,故晶粒度不改变。当变形度为 2% ～ 8% 时 ,再结晶后的晶粒特别粗大 ,此时的变形度

即所谓临界变形度。当变形度大于临界变形度时 ,则随变形度的增加 ,晶粒逐渐细化。这是由于

变形度增加 ,储存能增大 ,�N 和 G都同时增加 ,但�N 的增大速率大于 G的增大速率 ,使 G/ �N 逐

渐减小的缘故 (见图 7 16)。

图 7 15  冷变形量与再结晶晶粒尺寸的关系     图 7 16  铝在 350 ℃ 再结晶时 ,�N , G和

�N / G与变形 度的关 系   

在临界变形度时 ,由于变形小且不均匀 ,�N很小 ,再结晶后晶粒粗化 ,对金属的机械性能不

利。因此 ,在制订变形加工工艺时 ,应注意避免在临界变形度范围内加工 ,以免性能恶化。但有

时也会对临界变形度加以利用。例如 ,利用临界变形度反复进行多次变形和再结晶退火 ,可使

晶粒一次比一次粗大 ,最后甚至有可能获得单晶体。

7 .3 .5 .2  原始晶粒尺寸

如图 7 17 所示 ,当变形度一定时 ,原始晶粒越细 ,再结晶后的晶粒也越细。这是因为原始

晶粒细 ,变形储存能高 ,形核驱动力大 ,且形核点增多 ,最终使 G/ �N 减小。
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图 7 17  黄铜的再结晶晶粒大小与变形度及原始晶粒大小的关系

7 .3 .5 .3  微量熔质原子和杂质

微量熔质原子和杂质 ,一般都能起细化晶粒的作用。原因是其存在一方面增加了储存能 ,

使驱动力增大 ,另一方面阻碍晶界移动 ,使 G/ �N 减小 ,从而使晶粒细化。

7 .3 .5 .4  退火温度

提高退火温度 ,不仅使再结晶后的晶粒粗大 ,而且还影响临界变形度的大小 ,如图 7 18所

示。退火温度越高 ,临界变形度越小 ,再结晶后的晶粒也越大。

图 7 18  低碳钢 ( wC 为 0. 000 6) 应变度及退火温度对再结晶后晶粒大小的影响

另外 ,冷变形温度和退火保温时间也对再结晶晶粒大小有一定影响。

【例题 7 .3 .1】  已知 wZn = 0 .30 的黄铜在 400 ℃ 的恒温下完成再结晶需要 1 h , 而在

390 ℃ 完成再结晶需要 2 h ,试计算在 420 ℃ 恒温下完成再结晶需要多少时间 ?

解  再结晶速率为

v再 = Ae - Q/ R T

设 t为完成再结晶所需要的时间 ,则

v再 t = 1
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Ae
- Q/ R T

1 t1 = Ae
- Q/ R T

2 t2 = Ae
- Q/ R T

3 t3

-
Q
R

(
1
T1

-
1
T2

) = ln
t2
t1

-
Q
R

(
1
T1

-
1
T3

) = ln
t3
t1

1
T1

-
1
T2

1
T1

-
1
T3

=
ln

t2
t1

ln
t3
t1

以 T1 = 673 K , t1 = 1 h; T2 = 663 K, t2 = 2 h; T3 = 693 K 代入上式 ,解得

t3 ≈ 0 .26 h

即 420 ℃ 恒温下完成再结晶约需 0 .26 h。

【例题 7 .3 .2】  有人将工业纯铝在室温下进行大变形量轧制使其成为薄片试样 ,所测得

的室温强度表明试样呈冷加工状态 ;然后将试样加热到 100 ℃ ,保温 12 d ,再冷却后测得的室

温强度明显降低。试验者查得工业纯铝的 t再 = 150 ℃ ,所以他排除了发生再结晶的可能性。请

解释上述现象 ,并说明如何证明你的设想。

解  经大变形量轧制的铝薄片加热 100 ℃ ,保温 12 d ,再冷却后其室温强度明显下降 ,其

原因可能是已发生了再结晶。试验者查得的 t再 = 150 ℃ ,是指在 1 h 内完成再结晶的温度。而

金属在大量冷变形后 ,即使在低于 t再的退火温度 ,只要保温足够的时间 ,同样可以完成再结晶。

有两种方法可以证明上述设想。

(1 ) 观察薄片试样的全相组织 ,便可确认是否已完成再结晶 ;

(2 ) 利用退火温度 ( T1 , T2 ) 与完成同样体积分数的再结晶所需要的时间 ( t1 , t2 ) 之间的关

系 ,可以计算出发生再结晶的温度 T2 ,将 T2 与 100 ℃ 比较即可。

§7 .4  再结晶后的晶粒长大

再结晶完成后 ,继续升温或延长保温时间 ,都会使晶粒继续长大。晶粒长大也是自发过程 ,

只要动力学条件允许 ,都会发生晶粒长大。与再结晶不同 ,晶粒长大的驱动力来自晶粒长大后

总的界面能的下降。

根据再结晶后晶粒长大的特征 ,可将其分为两类 :一是大多数晶粒长大速率相差不多 ,几

乎是均匀长大 ,称为正常长大 ;另一种是少数晶粒突发性的、不均匀的长大 ,称为异常长大 ,也

称为二次再结晶。

§7 .4 .1  晶粒的正常长大

7 .4 .1 .1  晶粒的长大方式

再结晶完成后 ,新的等轴晶粒比较细小 ,且相互接触 ,变形引起的储存能已基本上完成释

放 ,但在更高的加热温度或更长的保温时间条件下 ,仍然可以继续长大。这种长大是以大角度

晶界迁移、晶粒相互吞食方式进行的。

图 7 19 是铝的再结晶晶粒长大过程照片。图中数字 1 ,2 分别表示晶界迁移前后所在位

置。可见 ,晶粒长大是通过大晶粒吞食小晶粒 ,晶界向曲率中心移动的方式进行的。这与再结晶
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图 7 19  铝晶粒长大的晶界迁移

1— 迁移前晶界位置 ;  2— 迁移后晶界位置

过程中新晶粒的形核长大中晶界的移动方向正好相

反。产生这种区别的原因是由于晶粒长大的驱动力不

同于再结晶时的驱动力。

7 .4 .1 .2  晶粒长大的驱动力

晶粒长大的驱动力来源于晶界迁移后体系总的自

由能的降低 ,即总的界面能的降低。

这可借助图 7 20 所示的圆柱状界面面积元张力

模型来分析。设圆柱状界面曲率半径为 r,界面张力为

σ,在厚度为 l的界面面积元上将受到大小为σl的一对

作用力。这对作用力在水平方向的分量为 2σl ×

sin( dθ/ 2 ) ,方向指向曲率中心。由于这一水平分力力

图使弯曲界面伸长 ,为保持界面弯曲 ,则必须使界面凹

侧存在大于凸侧的压应力 ,以抗衡界面张力。设界面两

侧的压应力差为Δp ,则平衡条件为

2σlsin
dθ
2

= Δplrdθ

当 dθ很小时 , sin
dθ
2
≈

dθ
2

,整理上式为

Δp =
σ
r

( 7 12)

图 7 20  分析晶界迁移驱动力的界面张力模型

( a ) 柱状界面元 ;  ( b ) 界面张力分析

晶界界面形状一般并非柱面 ,对于非柱面的一般界面 , 其中任一段的曲率半径 ,可用通过

其法线的两个相互垂直平面上的两个主曲率半径 r1 和 r2 表示。于是 ,对于一般的曲面界面 ,有

Δp = σ
1
r1

+ 1
r2

( 7 13)

当界面为球面时 , r1 = r2 = r,则

Δp =
2σ
r

( 7 14)
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可见 ,当σ一定时 ,界面曲率越大 (即 r越小 ) ,则Δp越大。相对于界面而言 ,凹侧 (曲率中心

所在一侧 ) 原子将受到比凸侧原子更大的压应力。因此 ,如果动力学条件具备 (即原子具有足

够的活动性 ) ,这种压应力将使原子由界面凹侧向界面凸侧的跳动几率大于原子向相反方向的

跳动几率 ,促使原子向界面凸侧晶粒扩散 ,界面向凹侧方向 ,即晶面曲率中心所在方向移动 ,直

到晶界变成平直 (Δp = 0 )。其结果是晶界凸侧晶粒不断长大 ,而凹侧晶粒不断缩小。

7 .4 .1 .3  晶粒的稳定形状

晶粒长大是因为晶界弯曲造成界面两侧存在压力差Δp ,若晶粒长大到一定程度后 ,晶界

全部变成平直状 ,Δp = 0 ,晶界迁移停止。因此 ,再结晶后的晶粒长大有一定限度 ,不会无限粗

化。另一方面 ,根据界面张力平衡规律 ,若二维方向上任意相邻三晶粒处于平衡 ,如图 7 21( a)

所示 ,三晶粒交汇处界面张力 T1 , T2 , T3 应分别与其对应的界面夹角θ1 ,θ2 ,θ3 之间满足如下

关系 :

T1

sinθ1
=

T2

sinθ2
=

T3

sinθ3
( 7 15)

图 7 21  晶粒的稳定形状

(a ) 三晶粒交汇处的表面张力 T1 , T2 , T3 与界面角θ1 ,θ2 ,θ3 ;

( b ) 二维晶粒的稳定形状

因 T1 = T2 = T3 ,故θ1 =θ2 =θ3 = 120°。图 7 21( b) 所示各晶界夹角均为 120°的六边

形二维晶粒符合上述两个条件。此时 ,三晶界交点的任何移动都会增加晶界的总长度 ,从而增

加总的晶界能。因此 ,这种晶粒比较稳定 ,在继续加热时 ,每个晶粒都不易长大或缩小。三维空

间多晶体晶粒的稳定形状是 7 22 图所示的十四面体。

如果二维晶粒不是六边形 ,为了使晶粒的各顶角成 120°,边数小于 6 的晶粒 ,即尺寸一般

较小的晶粒 ,其晶界向外弯曲 ;而边数大于 6 的晶粒 ,即尺寸通常较大的晶粒 ,其晶界必然向内

弯曲 (见图 7 23)。由于高温下弯曲的晶界会向其曲率中心移动 ,边数小于 6 亦即尺寸较小的

晶粒 ,具有缩小而最终消失的倾向 , 而边数大于 6 亦即尺寸较大的晶粒则具有长大的倾向。

图 7 24 所示 是以三条边晶粒的消失过程为例 ,示意地说明了该过程。由此不难理解 ,为什么

在再结晶完成后的晶粒长大过程是以大晶粒吞食小晶粒、晶界向曲率中心移动的方式进行的。
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图 7 22  晶粒的平衡形状 ——— 十四面体     图 7 23  二维晶粒的顶角均等于 120°的多边形晶粒

图 7 24  晶粒缩小过程示意图

7 .4 .1 .4  影响晶粒正常长大的因素

晶粒长大是通过晶界的迁移来进行的。因此 ,凡是影响晶界移动的因素 ,都会影响晶粒长

大。通常为了使晶粒不致粗化 ,总希望降低晶界的可动性或晶界的迁移率 ,因而必须适当控制

某些因素。

(1 ) 温度  退火温度是影响晶粒长大的最主要因素。因晶界的迁移与原子的扩散有关 ,

扩散系数 D越大 ,晶界越易迁移 ,即晶粒越易粗化。而 D = D0 exp -
Q

k T
,可知 ,温度能强烈地

影响原子的扩散能力 ,从而影响晶界迁移和晶粒长大过程。

(2 ) 分散相微粒  实验表明 ,当晶界迁移遇到分散相微粒时 ,往往受阻 ,从而降低晶粒长

大速率。图 7 25所示的 Fe Si合金在 800 ℃加热时晶粒长大情况就是一个例子。由于合金组

织中分布细小的 MnS颗粒 (体积分数为 0. 01 ,直径约 0. 1μm) ,晶粒长大时 ,晶界受其钉扎 (见

图 7 26 ) ,长大到一定尺寸就停止了。

若分散相粒子为球状 ,半径为 r,体积分数为φ,晶界表面张力为σ,则晶界与粒子交截时 ,

单位面积晶界上各粒子对晶界移动所施加总约束力为

Fmax = 3
2
φσ

r
( 7 16)

证明从略。
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图 7 25  含 wSi 为 0. 03 的 Fe Si合金在

800 ℃ 时的晶粒长大

图 7 26  Fe Si合金 ( wSi 为 0. 03) 中

的 MnS 粒子限制了晶粒长大

这说明分散相微粒的数量越多 ,越细小 ,对晶界运动的阻碍作用越大。如果晶界移动的驱

动力完全来自晶界能 ,此驱动力应为
2σ

r晶粒
。当晶界能所提供的晶界移动的驱动力正好与分散相

粒子对晶界移动所施加的总约束力相等时 ,正常晶粒长大停止 ,此时的晶粒平均尺寸称为极限

平均晶粒尺寸珚Rm。

由于

3
2
φσ

r
= 2σ
珚Rm

故 珚Rm =
4 r
3φ

( 7 17)

上式表明晶粒的极限平均直径决定于分散相粒子的尺寸及其所占的体积分数。当分散相

粒子的体积分数一定时 ,粒子尺寸越小 ,极限平均晶粒尺寸也越小。对照图 7 25 可知 ,由上式

计算的结果与实验符合较好。

利用分散相微粒阻碍高温下晶粒的长大 ,已广泛应用于许多金属材料和非金属材料中。例

如 ,在钢中加入少量的 A l, Ti, V , Nb 等元素 ,可以形成适当数量及尺寸的 AlN , TiN , VC, NbC

等分散相粒子 ,能有效阻碍高温下钢的晶粒长大 ,使钢在焊接或热处理后仍具有较细小的晶

粒 ,保证良好的机械性能。在陶瓷烧结中也常利用分散相微粒防止晶粒粗化。

(3 ) 微量熔质或杂质  金属中固熔的微量熔质或杂质的存在能阻碍晶界的移动。这是因

为晶界能量较高 ,对某些熔质或杂质原子有吸附作用。这些偏聚在晶界的熔质或杂质原子形成

了一种气团 ,能“钉扎”或“拖曳”位错 ,使位错运动受阻。图 7 27显示微量 Sn的存在对 300 ℃

时纯 Pb晶界移动的作用。随微量 Sn 含量的增加 , Pb 晶界移动速度明显下降。

值得注意的是 ,微量 Sn 对纯 Pb 某些特殊位向差晶界的移动速率的影响远小于对一般位

向差晶界的影响。或者说 ,当有微量 Sn 存在时 , 某些特殊晶界的移动速率要比一般晶界快得

多。这是因为具有特殊位向差的晶界其原子排列的重合性高 ,与一般位向差晶界相比 ,它较不

利于杂质原子的吸附 ,因而微量熔质或杂质原子对其晶界活动性的影响较小。
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图 7 27  300 ℃ 时微量 Sn 对高纯 Pb晶界移动速度的影响

(4 ) 晶粒间位向差  一般情况下 ,晶界能越高则晶界越不稳定 ,其迁移速率也较大。而晶

界能与相邻晶粒间的位向差有关。一般小角度晶界或具有孪晶结构的晶界 ,因其晶界能比普通

大角度晶界的晶界能低 ,可表现出很小的迁移率。对有些金属如纯 Pb ,晶粒间位向差对迁移速

率的影响还与温度有关 ,如图 7 28所示。在较高温度 (如 300 ℃ ) 时 ,随晶粒间位间差增大 ,晶

界移动速度增大 ,至位向差较大时 ,趋于恒定。当温度较低 (如 200℃ ) 时 ,大角度晶界范围内只

有某些特殊位向的晶界移动速度较大 ,其他大角度晶界的移动速度都较小 ,这与纯 Pb 中微量

杂质的存在有关。而较高温度时 ,杂质不能在晶界偏聚。不能体现特殊位向不利于杂质吸附的

特点。

(5 ) 表面热蚀沟  金属在高温下长时间加热时 ,晶界与金属表面相交处为了达到表面张

力间的平衡 ,将会通过表面扩散产生如图 7 29所示的热蚀沟。如果晶界自热蚀沟处移开 ,就会

增加晶界面积而增加晶界能。因此 ,热蚀沟的存在对晶界运动增加了一个约束力。显然 ,金属板

越薄 ,其晶界与表面相交区域所占的晶界总面积的比例越大 ,热蚀沟对晶界迁移的约束作用越

突出。

当热蚀沟对晶界的约束力等于晶界能提供的晶界移动的驱动力时 ,晶界就被钉扎在热蚀

沟处 ,使薄板中的晶粒尺寸达到极限而不再长大。如果以 Rm 表示晶粒的极限半径 ,可以说明 ,

Rm 与板厚 a,晶界能γb 和表面能γs 之间的关系为

Rm = a
γs

γb
( 7 18)

对一定的金属而言 ,γs ,γb 均为常数 ,因此薄板中的极限晶粒尺寸与板厚度成正比。

对于厚板 ,因表面所占比例较小 ,可以忽略热蚀沟对晶界长大的影响。
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图 7 28  200 ℃ 和 300 ℃ 时 ,区域提纯的铅的双晶体中的倾斜晶界的移动速度与晶体间的位向差的关系

图 7 29  金属板表面热蚀沟及热蚀沟处晶界的迁移

【例题 7 .4 .1】  在 Fe Si钢 ( wSi 为 0. 03 )中测得 MnS粒子的直径为 4×10 - 4 mm , 1 mm2

内的粒子数为 2× 10
5
个 ,试计算 MnS对这种钢正常热处理时奥氏体晶粒长大的影响 (计算奥

氏体晶粒的大小 )。

解  单位体积内 MnS粒子的个数为

NV =
NA

d

NA = 2× 105 / mm2

故 MnS粒子的体积分数为

      φM nS =
4
3
πr

3
NV =

1
6
πd

2
NA =

1
6
× 3 .14× ( 4× 10

- 4
)

2
× 2× 10

5
= 1 .676× 10

- 2
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故这种钢热处理时 ,由于 MnS粒子的阻碍 ,奥氏体晶粒长大的极限尺寸为

珚Rm =
4 r
3φ

=
4× 2× 10 - 4

3× 1 .676× 10 - 2 = 1 .592× 10
- 2

mm

§7 .4 .2  晶粒的反常长大

再结晶完成后 ,正常的晶粒长大应是均匀的、连续的。但在某些情况下 ,晶粒长大只是少数

图 7 30  晶粒异常长大过程

    时间 t1 < t2 < t3

晶粒突发性地、迅速地粗化 ,使晶粒之间的尺寸差别显

著增大 ,如图 7 30 所示。这种不正常的晶粒长大称为

晶粒的反常长大。这种晶粒的不均匀长大 ,就好像在再

结晶后均匀、细小的等轴晶粒中又重新发生了再结晶 ,

所以又称为二次再结晶。与此相对应 ,将前面讨论过的

真正的再结晶称为一次再结晶。

图 7 31所示是 Fe Si合金 ( wSi 为 0. 03) 进行二

次再结晶前后的显微组织 ,结合图 7 30 可以看出 ,二

次再结晶仍是使体系中总界面能降低的自发过程 , 与

一次再结晶所不同的是绝大多数晶粒长大速率很慢 ,

而个别晶粒长大速率很快 ,以至在晶粒长大过程中 ,晶粒大小差别越来越显著。从前述晶粒的

正常长大规律可知 ,晶粒尺寸差别越大 ,大晶粒吞食小晶粒越有利。因而 ,随着个别晶粒初始长

大速率较快而与周围小晶粒尺寸差别的增大 ,其长大速率会越来越快 ,最终形成晶粒大小极不

均匀的组织或仅由粗大晶粒组成的组织。

图 7 31  Fe Si合金 ( wSi 为 0. 03) 在 1 100 ℃ 退火组织

( a ) 异常长大前 ( 5 min) ;  ( b ) 异常长大后 ( 20 min )

二次再结晶中少数晶粒可以迅速长大的主要原因在于组织中存在使大多数晶粒边界比较

稳定或被钉扎而只有少数晶粒边界易迁移的因素 ,主要有以下几种情况 :

(1 ) 再结晶完成后组织中存在细小、弥散的第二相粒子 , 由于这些粒子对晶界的钉扎作

用 ,在一定退火温度下 ,晶粒长大到一定尺寸便难以继续长大 ,如图 7 26 所示的 MnS对晶界

的钉扎作用。但是 ,如果第二相粒子在个别晶粒边上分布较少 ,或由于温度较高使局部区域的

第二相粒子熔解 ,使个别晶界在长大过程中不受第二相粒子的钉扎或钉扎约束力很小 ,则这些
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图 7 32  Fe Si合金 ( wSi 为 0. 03) 冷轧 50 %

后退火1 h ,晶粒大小与温度的关系

晶界的可动性高于其他大部分晶界 ,此处的晶粒

能迅速长大。如图 7 32给出的 Fe Si合金 wS i为

0. 03的晶粒长大就是一个例子。高纯 Fe Si合金

( wSi = 0 .03 ,不含第二相颗粒 ) 在退火温度升高

时 ,只发生正常晶粒长大 (曲线 1 ) ;当含有 MnS

颗粒的合金在加热时 , 有的晶粒迅速粗化 (曲线

2) ,有的晶粒仍保持细小 (曲线 3 )。从曲线 2可以

看出 ,二次再结晶晶粒是在约 930 ℃ 突然长大

的 ,这是由于此温度下 MnS颗粒熔解 ,晶界迁移

的障碍消失 ,能迅速迁移的结果。在高于 930 ℃

的温度加热时 ,晶粒尺寸反而有所下降是因为二

次再结晶晶粒的数量增多 , 先长大的尺寸虽大 ,

后长大的尺寸却较小 ,平均尺寸反而下降。曲线

3 是在二次再结晶保持细小的晶粒的长大特性 ,

可以看到它和高纯材料中的晶粒正常长大相似 ,

由于 MnS 颗粒的拖曳作用 , 它的长大发生在较

高的温度。

(2 ) 一次再结晶后若形成再结晶织构 (见 7 .4 .3) ,则组织中大部分晶粒位向差相近 ,均为

小角度晶界 ,迁移率较小 , 比较稳定 , 仅有少数大角度晶界有较高的迁移率 ,此处晶粒能迅速

长大。

(3 ) 若金属为薄板 ,则在一定的加热条件下 ,会出现热蚀沟 ,它能钉扎晶界。若大部分晶界

被热蚀沟钉扎 ,仅有少数晶粒边界可迁移 ,便易发生二次再结晶。

(4 ) 一次再结晶后组织由于某些原因产生了局部区域不均匀现象 ,而存在个别尺寸很大

的初始晶粒 ,其晶界迁移率高于其他晶界 ,就会迅速长大。

可见二次再结晶并不是真的发生了形核长大 ,其规律与晶粒的正常长大完全相同 ,只是由

于一次再结晶组织可能存在上述情况 ,能给二次再结晶提供条件。二次再结晶的“晶核”可能

是 :① 一次再结晶后组织中一些比周围晶粒显著大的晶粒 ;② 在具有织构的组织中某些具有

非择优取向的晶粒 ;③ 晶界处第二相粒子或夹杂物发生熔解的晶粒 ;④ 被热蚀沟钉扎的薄板

中表面能低的晶粒。

在有些情况下 ,如更高温度加热或在薄板中 ,还有可能在二次再结晶的基础上发生三次再

结晶 ,其规律及机制与二次再结晶相同。

二次再结晶会形成非常粗大的晶粒及很不均匀的组织 ,不仅会降低材料的强度和塑、韧

性 ,还会降低再次冷加工工件的表面粗糙度。因此 ,在制定冷变形材料的再结晶退火工艺时 ,应

注意避免发生二次再结晶。但是 ,对于某些磁性材料如硅钢片 ,却可利用二次再结晶获得粗大

晶粒 ,以改善其磁性性能。

§7 .4 .3  再结晶退火及其组织控制

7 .4 .3 .1  再结晶退火

再结晶可消除冷变形金属的加工硬化效果及内应力 ,所以 ,再结晶退火被广泛用于金属冷
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变形加工的中间工序。所谓再结晶退火工艺 ,一般是指将冷变形后的金属加热到再结晶温度以

上 ,保温一定时间后 ,缓慢冷却至室温的过程。其目的是软化冷变形金属 (中间退火 ) ,或冷变形

后细化晶粒 ,改善显微组织 (最终退火 )。特别是那些不能用固态相变来进行热处理的材料 ,可

采用形变 再结晶工艺提高材料的力学性能。

7 .4 .3 .2  再结晶组织

再结晶退火过程中 ,回复、再结晶及晶粒长大往往是交错、重叠进行 ,退火后的组织也是这

些过程综合作用的结果 ,有时还会产生退火孪晶和再结晶织构。

(1 ) 再结晶图  不同的冷变形度及退火温度下所得到的再结晶组织晶粒大小不同。通常

将退火温度、冷变形度对再结晶晶粒大小的影响用三维图形表示 ,称之为再结晶图。它可以作

为制定生产工艺规范参数的参考依据。不同金属的再结晶图不同 ,图 7 33 所示是工业纯铝的

再结晶图。

图 7 33  工业纯铝的再结晶图

在图 7 33 中 ,存在两个粗晶区 :一是临界变形度区域 ;另一个是二次再结晶区域。后者对

应的变形度较大 ,退火温度也较高。这是因为强烈冷变形导致退火中形成强烈的再结晶织构 ,

阻碍了晶粒的正常长大 ,仅有少数具有大角度晶界的晶粒优先生长 ,从而产生二次再结晶。显

然 ,对于一般结构材料 ,制定变形及退火工艺时应避开这两个区域。

另外 ,其他工艺因素 (如退火保温时间 ) 对再结晶晶粒大小也有显著影响 , 再结晶图无法

反映。

(2 ) 退火孪晶  一些不易产生形变孪晶的面心立方金属 ,如 Cu , Ni ,α黄铜 ,γ不锈钢等 ,

经再结晶退火后 ,会出现孪晶 ,称为退火孪晶 ,图 7 34 所示为冷变形α黄铜中的退火孪晶。

图 7 35中的 A , B, C代表三种典型的退火孪晶形态。其中 B是贯穿晶粒的完整退火孪晶 ,

C为一端终止晶内的不完整退火孪晶 , A 是晶界交角处的退火孪晶。孪晶两侧互相平行的晶面

是共格孪晶界面 ,由{111} 面组成 ;孪晶终止于晶粒内的界面 ,为非共格孪晶界。
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图 7 34  冷变形α黄铜退火时形成的退火孪晶组织

退火孪晶是在再结晶过程中因晶界迁移出现层错形成的。面心立方金属晶界迁移时 ,

{111}面的正常堆垛顺序为 ABCABCA⋯但如果晶界处{111}面某层原子面错排 ,则会造成层

错 ,出现孪晶界。如果孪晶界面能远小于一般大角度晶界能 ,该层错就稳定下来成为孪晶核心

并随大角度晶界的移动而长大。在长大过程中 ,如果{111} 原子面再次错排 ,恢复原来的堆垛

次序 ,则又形成一个孪晶界 ,两孪晶界间出现一个孪晶 ,如图 7 36 所示。

   图 7 35  某些面心立方结构的         图 7 36  面心立方结构的金属

金属和合金经再结晶退火后 形成退火孪晶时 (111) 面

形成的退火孪晶 (示意图) 的堆垛次序

一般来讲 ,面心立方金属的孪晶界面能低于一般的大角度晶界能的程度越大 ,越易形成退

火孪晶。

(3 ) 再结晶织构  冷变形金属在再结晶过程中形成具有择优取向的晶粒 ,称为再结晶织

构。再结晶织构与原变形织构可能一致 ,也可能不一致 ,但与变形织构有一定的取向关系。关于

再结晶织构的形成 ,主要有择优形核和择优生长两种理论。

择优形核理论认为 ,再结晶织构是由于形成的再结晶核心大多数都保持着原变形织构的

择优取向 ,并经长大形成与原变形织构相一致的再结晶织构。显然 , 这种理论仅限于解释与变

形织构一致的再结晶织构的形成。

择优成长理论认为 ,即使金属中存在强烈的变形织构 ,但再结晶形核的取向与变形织构无
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关。而核心生长时 ,晶界迁移速率却与晶界两侧 (晶核与变形基体间 ) 的位向差有关。因存在变

形织构时 ,大多数变形晶粒取向相近 ,仅有某些取向有利的再结晶晶核能够通过消耗变形基体

而迅速长大 ,其他取向晶粒的生长则被抑制 ,最终形成再结晶织构。这种再结晶织构与原变形

织构既可能一致也可能呈一定取向关系。

再结晶织构使材料出现各向异性 ,退火后继续变形时各方向变形不均匀 ,杯形深冲件还出

现“制耳”。通过调整冷变形量、合金成分和组织、退火后的变形工艺等避免或消除强烈的织构。

在用作磁性材料等用途时可利用织构。

§7 .5  金属的热变形

金属加工变形往往在高温条件下进行 ,如锻压 ,热轧 ,挤压等。其中一部分直接以热加工态

使用 ,如一些锻件。另一部分则为中间产品 ,如各种型材。不论是半成品还是最终产品 ,它们的

组织和性能都会不同程度地受到热加工过程的影响。

金属在再结晶温度以上的加工变形称为热变形。更严格地说 ,热变形是指金属在应变硬化

速率等于其软化速率温度以上的变形。因此 ,冷、热变形不能以温度高、低来区分 ,而应根据其

再结晶温度 (若忽略应变速率的影响 ) 来判定。如低熔点金属铅、锡等再结晶温度低于室温 ,室

温下变形也是热变形 ;而高熔点金属如钨 , 再结晶温度为 1 200 ℃ , 在 1 000 ℃ 变形也是冷

变形。

热变形实质上是变形中加工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 ,因而不显示硬化作用。在热变形过程中动态软化包括动态回复和动态再结晶两种方式。热

变形停止后 ,高温下还会发生静态回复和静态再结晶。

与冷加工相比 ,热变形具有许多优点 ,但也有一定的局限性。如热变形中不发生强化作用 ,

塑性变形量可以达到很大 ,适用于大零件的成型及将大金属锭变形至很小尺寸。热变形还可以

改善铸锭组织 ,消除气孔、偏析、粗大晶粒等。但热加工中由于金属与氧生成氧化物 ,导致表面

粗糙度较差。而且金属在热变形后冷却中产生收缩 ,使加工零件难以达到精确尺寸。

§7 .5 .1  动态回复与动态再结晶

7 .5 .1 .1  动态回复

图 7 37所示是具有动态回复过程的热变形应力 应变曲线。它与冷变形时的应力 应变曲

线显著不同。开始应力随应变增加而增大 ,但增大速率逐渐减小 ,最后达到一个近乎恒定的值。

这表明在形变初始阶段 ,加工硬化大于动态回复引起的软化 ;随着变形的进行 , 加工硬化率逐

渐减小 ,直至与软化达到平衡时 ,变形在近乎恒定的流变应力下继续进行 ,此阶段称为稳定阶

段。

当变形温度一定时 ,应变速率�ε越大 ,达到稳定的应力和应变也越大 ;当�ε一定时 ,变形温

度越高 ,则达到稳定态的应力和应变越小。

热变形开始阶段 ,由于加工硬化效果强 ,位错密度增加 ;在稳定阶段 ,由于加工硬化和软化

达到平衡 ,位错增殖和消失平衡 ,位错密度基本恒定。动态回复引起的软化过程是通过刃型位

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

化 ,形成亚晶 ,如图 7 38 所示。亚晶在稳定阶段保持等轴状态和恒定尺寸。亚晶的尺寸受变形
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速率与变形温度的影响 ,变形速率越小 ,变形温度越高 ,生成的亚晶尺寸也越大。

图 7 37  动态回复阶段的应力 应变
曲线 (工业纯铁 , 7 0 0℃ )

 

图 7 38  铝在 400 ℃ 挤压形成的动态回复亚晶

 

在动态回复过程中 ,变形晶粒不发生再结晶 ,故仍呈纤维状 ,热变形后迅速冷却 ,可保留伸

长晶粒和等轴亚晶的组织。在高温较长时间停留 ,则可发生静态再结晶。

动态回复组织比再结晶组织的强度高 ,将动态回复组织保留已成功地应用于提高建筑用

铝镁合金挤压型材的强度方面。

在层错能较高的金属如铝及铝合金、纯铁、铁素体钢等热加工时 ,易发生动态回复 ,因这些

金属中易发生位错的交滑移及攀移之故。

7 .5 .1 .2  动态再结晶

对层错能较低的材料 ,如铜及铜合金、镍合金 ,奥氏体钢等 ,不发生位错的交滑移。此时 ,动

态再结晶成为动态软化的主要方式 ,其热变形应力 应变曲线如图 7 39 所示。

由图 7 39 中可知 ,在较高的应变速率或较低的变形温度下 ,应力 应变曲线上有一个峰

值 ,可分为 3 个阶段 :初始阶段为加工硬化阶段 , 在应变量达到某一值后 , 开始发生动态再结

晶 ,硬化率下降 ;在应力达到最大值后 ,动态再结晶引起的软化超过加工硬化 ,曲线下降 ;随真

应变的继续增加 ,动态再结晶引起的软化与加工硬化趋于平衡 ,流变应力趋于恒定。

在较低的应变速率或较高的变形温度条件下 ,由于位错密度增加速率较小 , 动态再结晶

后 ,必须有进一步的加工硬化 ,才能再一次积累位错密度发生再结晶。因此 ,此时动态再结晶与

加工硬化交替进行 ,应力 应变曲线呈波浪状。

和再结晶过程类似 ,动态再结晶也是通过形成新的大角度晶界及随后移动的方式进行的。

由于动态再结晶的晶核形成及晶粒长大期间仍受变形作用 ,使之具有反复形核、有限生长的特

点。动态再结晶得到等轴晶粒组织 ,晶粒较为细小 ,晶粒大小决定于应变速率和变形温度。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。
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图 7 39  动态再结晶阶段的应力 应变曲线

(a ) 应变速率的影响 ;  ( b ) 变形温度的影响

§7 .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。

7 .5 .2 .1  改善铸造状态的组织缺陷

铸造态材料的某些缺陷如气孔、疏松等在热变形中焊合 ,部分消除偏析 ,将粗大的铸态柱

状晶和树枝晶改造成细小、均匀的等轴晶粒 ,改善夹杂物或脆性相的形态与分布。其结果使材

料的致密性和机械性能 ,特别是塑性、韧性比铸态有显著提高。

7 .5 .2 .2  热变形形成流线 ,出现各向异性

在热变形中 ,某些枝晶偏析、夹杂物、第二相等将随组织变形而伸长 ,沿变形方向分布 ,晶

粒发生再结晶 , 形成新的等轴晶粒 , 而夹杂物等仍沿变形方向呈纤维状分布 , 称为流线 , 如

图 7 40 所示。

图 7 40  低碳钢热加工后的流线
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形成流线使金属机械性能出现各向异性 ,沿纵向变形方向和横向变形方向性能不同 ,纵向

具有较高的机械性能 ,特别是塑性和韧性。因此 ,为了保证零件具有较高的机械性能 ,热加工时

应控制工艺使流线与零件工作时受到的最大拉应力的方向一致 ,而与外加的剪切应力和冲击

方向相垂直。图 7 41 所示的热锻吊钩具有不同的流线分布 ,正确的流线分布会使零件具有较

好的使用性能。

图 7 41  吊钩中的流线分布

( a ) 正确 ;  ( b ) 不正确

7 .5 .2 .3  形成带状组织

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 7 42所示 ,称为带状组织。其

形成有两种可能 :一种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 ,但其分布仍呈条带状 ;另一种是热变形中枝晶偏析或夹杂

物被拉长 ,当奥氏体冷却时 ,偏析区域 (如富磷贫碳区域 ) 首先析出铁素体且成条带状分布 ,随

后铁素体两侧的奥氏体区再转变成珠光体 ,最终呈条带状的铁素体加珠光体的混合物。带状组

织也使材料产生各向异性 ,其影响与流线类似。

图 7 42 热轧低碳钢板的带状组织  × 100
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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。

7 .5 .2 .4  热变形后的组织控制

热变形材料的机械性能 ,在相当程度上决定于材料的晶粒大小 ,细小晶粒的材料具有高的

强韧性 ,因此要求热变形工艺最终获得细小的晶粒。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 ,阻碍热变形后的静态再结晶和晶粒长大 ,也是细化晶粒的有效

措施。

§7 .5 .3  超塑性

某些材料在特定条件下进行拉伸时 ,能获得特别大的延伸率 ,可达 200 %～ 2 000 % , 这种

性能称为超塑性。

材料在一般条件下是没有超塑性的 ,要使其产生超塑性 ,必须具备以下条件 :

(1 ) 材料为具有细小 (≤ 10μm) 的等轴晶粒的两相组织 ,且这种组织在超塑性变形过程

中保持稳定而不显著增大。

(2 ) 超塑变形应在一定温度范围内进行 ,一般为 0. 5 Tm ～ 0 .65 Tm。

(3 ) 超塑变形时的应变速率应较小 ,约为 10
- 2
～ 10

- 4
s

- 1
。

材料拉伸曲线上均匀流变应力σT 对应变速率�ε很敏感 ,如图 7 43 (a) 所示 ,且满足

σT = c�εm ( 7 19)

式中   c——— 由材料决定的常数 ;

  m——— 应变速率敏感常数 , m数值越大 ;σT 对�ε越敏感。

图 7 43  Mg Al共晶合金在 350 ℃ 变形时流变应力σ和应变速率

    敏感指数 m随应变速率�ε的变化 (晶粒尺寸 : 10 .6μm)
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图 7 43 ( b) 给出了 m随应变速率的变化。m在�ε适中时最大 ,在�ε较高或较低时都较小。

m值反映了材料拉伸时抵抗颈缩 ,即抵抗不均匀塑性变形的能力。m值越大 ,材料的延伸

率越大。因此 ,为了获得超塑性 ,要求材料的 m值一般不小于 0 .5。

温度和晶粒尺寸对超塑材料 lgσ lg�ε及 m lg�ε曲线的影响见图 7 44。可见 ,适当提高变

形温度或减小晶粒尺寸有以下变化 :

(1 ) 所有应变速率下的流变应力均降低 ,应变速率低时更为显著 ;

(2 ) 显示超塑性的应变速率范围被移至较高的应变速率 ;

(3 ) m的最大值增大 ,并移至更高的应变速率。

图 7 44  变形温度和晶粒尺寸对超塑性材料的 lgσ lgε和 m lg�ε关系曲线的影响

显然 ,这些对获得超塑性有利。

实验表明 ,超塑性变形后材料具有如下的组织特征 :

(1 ) 变形后晶粒虽有些长大 ,但仍为等轴晶 ,晶粒未变形拉长 ;

(2 ) 事先经过抛光的表面在超塑变形后不会出现滑移线 ,没有亚结构的形成和位错密度

的增加。

(3 ) 原来两相呈带状分布的合金 ,在塑性变形后可变为均匀分布 ,带状消失 ;

(4 ) 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。

上述组织变化特征与超塑变形的机制密切相关。如图 7 45 所示 ,假设有 4 个六边形晶粒

在σ的作用下变形 ,通过晶界滑动、转动和原子的定向扩散 (体扩散和晶界扩散 ) ,晶粒形状由

初始状态 (见图 7 45 (a) ) ,经过中间状态 (见图 7 45( b) , (c ) ) ,变为最终状态 (见图 7 45( d) ) ,

最终和初始状态的晶粒形状相同 ,但位置发生了变化。因此 ,超塑变形时 ,试样的宏观变化是依

靠晶粒的换位 ,而这种换位又是通过晶界的滑动与扩散来完成的。由此不难理解为什么超塑性

变形需要细小的两相等轴晶粒、较高的变形温度和一定的变形速率。
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图 7 45  超塑性变形机制示意图

一些超塑性合金材料如表 7 4 所示。

表 7 4  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 I1 500～ 2 000 �0 ½.7

锡基 Sn 38Pb 20 2700 10 ½.6

铝基

Al 33Cu 7Mg

Al 25 H.2Cu 5 .2 Si

Al 11 .7Si

Al 6Cu 0 .5Zn

Al 6 Mg 0 .4Zr

420 ～ 480

500

450 ～ 550

420 ～ 450

400 ～ 520 Ó

> 600

1 310

480

～ 2 000

890 1

0 ¦.72

0 .43

0 .28

0 .5

0 .6

铜基

Cu 9 %.8 Al

Cu 19 .5Al 4Fe

Cu 9Al 4Fe

700

800

800 I

700

800

-

0 ½.7

0 .5

0 .49

钛基
Ti 6 Al 4 V

Ti 5 Al 2 ù.5Sn

800 ～ 1 000

900 ～ 1 100 ú

1 000

450 1

0 ¦.85

0 .72

镍基 Ni 39Cr 10 Fe 2T i 810 ～ 980 Ó1 000 W0 ½.5

镁基 Mg 6Zn 0 (.5Zr 270 ～ 310 Ó1 000 W0 ½.6

铁基

Fe 0 �.91C

Fe 1 .2C 1 .6Cr

Fe 0 .18C 1 .5Mn 0 .11V

Fe 0 .16C 1 .5Mn 1 .98P 0 .13 V

Fe 4 Ni

Fe 4 Ni 3Mo 1 .6Ti

716

700

900

900

900

960 I

133

445

320

367

820

615 1

0 ¦.42

0 .35

0 .55

0 .855

0 .58

0 .67
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  利用合金的超塑性 ,可以采用精密模锻或类似于热塑料或热玻璃的加工工艺 (如吹制 ) ,

来成形形状复杂的零件。由于在形变时没有弹性变形 , 成品不出现回弹 , 尺寸精度高 , 粗糙度

好。因此 ,超塑成形对强度高而塑性差的材料 ,如钛合金 ,金属间化合物等尤为重要。但要实现

超塑成形需要严格控制组织和成形条件 ,这不仅会使成本增高 ,还会带来模具及成形材料氧化

等问题。

【例题 7 .5 .1】  用以下三种方法① 由厚钢板切出圆饼 ;② 由粗钢棒切下圆饼 ;③ 由钢棒

热镦成饼 ,再加工成齿轮 ,哪种方法较为理想 ?为什么 ?

解  第三种方法较为理想。

上述三种方法都经过了热加工过程。金属材料经热加工后 ,由于夹杂物、偏析、晶界等沿流

变方向分布 ,导致经浸蚀的宏观磨面上出现流线或热纤维组织。经热轧后 ,钢板的流线平行于

板面 ;经挤压而成的粗钢棒中流线平行于棒轴线 ;经热镦成饼后 ,其流线呈放射状。它们加工成

齿轮后的流线分布示意图如 7 46所示。钢材中流线的存在 ,会使其机械性能呈现出各向异性 ,

顺流线方向较垂直于流线方向具有较高的机械性能。因此 ,要尽可能使流线与零件工作时所承

受的最大拉应力方向一致 ,而与外加切应力或冲击力的方向垂直。由齿轮的受力情况和流线分

布分析 ,在第三种情况下 ,金属的流线分布最有利于抵抗工作中所遭受的外力 ,所以比较理想。

图 7 46  钢材经不同热加工后的流线分布

【例题 7 .5 .2】  用一冷拉钢丝绳吊装一大型工件入炉 ,并随工件一起加热到 1 000 ℃ ,加

热完毕 ,当吊出工件时钢丝绳发生断裂。试分析其原因。

解  冷拉钢丝绳的加工过程是冷加工过程。由于加工硬化 ,使钢丝的强度、硬度升高 ,故

承载能力提高 ;当其被加热时 ,若温度超过了它的再结晶温度 ,会使钢丝绳产生再结晶 ,造成强

度和硬度降低 ,一旦外载超过其承载能力 ,就会发生断裂。

习   题

1. 已知锌单晶体的回复激活能为 8. 37×104 J/ mol ,将冷变形的锌单晶体在 - 50 ℃进行

回复处理 ,如去除加工硬化效应的 25% 需要 17 d ,问若在 5 min内达到同样效果 ,需将温度提

高多少摄氏度 ?

2. 说明金属在冷变形、回复、再结晶及晶粒长大各阶段的显微组织、机械性能特点与主要

区别。

3. 说明金属在冷变形、回复、再结晶及晶粒长大各阶段晶体缺陷的行为与表现 ,并说明各

阶段促使这些晶体缺陷运动的驱动力是什么 ?
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4. 固态下无相变的金属及合金 ,如不重熔 ,能否改变其晶粒大小 ?用什么方法可以改变 ?

5. 去应力退火过程与动态回复过程相比 , 位错运动的主要区别是什么 ?从显微组织特征

如何区分动、静态回复和动、静态再结晶。

6. 为细化某纯铝件晶粒 ,将其冷变形 5%后于 650 ℃退火 1 h ,组织反而粗化 ;增大冷变形

量至 80 %再于 650 ℃退火 1 h ,仍然得到粗大晶粒。试分析其原因 ,指出上述工艺不合理处 ,并

制订一种合理的晶粒细化工艺。

7. 某低碳钢零件要求各向同性 ,但在热加工后形成比较明显的带状组织。请提出至少三

种具体方法来减轻或消除在热加工中形成带状组织的因素。

8. 今有纯 T i, Al, Pb三种铸锭 ,试判断它们在室温 (20 ℃ )轧制的难易顺序 ,是否都可以连

续轧制下去。如果不能 ,应采取什么措施才能使之轧制成薄板。

已知 T i的熔点为 1 672 ℃ ,在 883 ℃以下为密排六方 ,在 883 ℃以上为面心立方 ; Al熔点

为 660 ℃ ,面心立方 ; Pb 的熔点为 328 ℃ ,面心立方。

9. 冷拉铜导线在用作架空导线 (要求一定的强度 ) 和电灯花导线 (要求较软 ) 时 ,应分别采

用什么样的最终热处理工艺才合适 ?

10. 纯铝在 553 ℃和 627 ℃等温退火至完成再结晶分别需要 40 h和 1 h ,试求此材料的再

结晶激活能。

11. 将经过大量塑性变形 (如 70% 以上的变形度 ) 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 .9 Tm) ,过程持续进行 1 h ,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。

12. 什么叫超塑性 ?产生的原因是什么 ?

复习思考题

说明下列概念错误的原因。

1. 采用适当的再结晶退火 ,可以细化金属铸件的晶粒。

2. 动态再结晶仅发生于热变形状态 ,因此室温下变形的金属不会发生动态再结晶。

3. 多边化使分散分布的位错集中在一起形成位错墙 ,因位错应力场的叠加 , 使点阵畸变

增大。

4. 凡是经过冷变形后再结晶退火的金属 ,晶粒都可得到细化。

5. 某铝合金的再结晶温度为 320 ℃ ,说明此合金在 320 ℃ 以下只能发生回复 ,在 320 ℃

以上一定发生再结晶。

6. 20 # 钢的熔点比纯铁的低 ,故其再结晶温度也比纯铁的低。

7. 回复、再结晶及晶粒长大 3 个过程均是形核及核长大过程 ,其驱动力均为储存能。

8. 层错能低的金属容易形成再结晶织构 ,而层错能高的金属容易形成退火孪晶。

9. 金属的变形量越大 ,越容易出现晶界弓出形核机制的再结晶方式。

10. 晶粒正常长大是大晶粒吞食小晶粒 ,反常长大是小晶粒吞食大晶粒。

11. 合金中的第二相粒子一般可阻碍再结晶 ,但促进晶粒长大。

12. 再结晶织构是再结晶过程中被保留下来的变形织构。

13. 当冷变形量较大、变形较均匀时 , 再结晶后晶粒易发生正常长大 , 反之易发生反常
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长大。

14. 再结晶是形核 长大过程 ,所以也是一个相变过程。
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第八章  固态相变
 

固态物质在温度、压力、电场、磁场改变时 ,从一种组织结构会转成另一种组织结构 ,这就

是固态相变。材料科学研究中的固态相变主要是指温度改变而产生的相变。固态相变主要包

括下列三种基本变化 :① 晶体结构的变化② 化学成分的变化③ 有序程度的变化。一种相变

可同时包括一种、两种或三种变化。例如纯金属同素异构转变仅仅发生了晶体结构的变化 ;调

幅分解仅发生了化学成分的变化 ;共析转变和脱熔转变则既有化学成分变化 ,又有结构变化。

相变种类很多 ,材料科学中遇到的相变习惯上分为扩散型相变和无扩散型相变两大类。

扩散型相变的特点是通过热激活原子运动而产生的 ,要求温度足够高 ,原子活动能力足够强。

纯金属的同素异构转变、固熔体的多形性转变、脱熔转变、调幅分解和有序化转变均属于此类。

无扩散型相变的特点是相变中原子不发生扩散 ,原子作有规则的近程迁移 ,以使点阵改组 ;相

变中参加转变的原子运动是协调一致的 ,相邻原子的相互位置不变 ,因此也被称为“协同性”转

变。在低温下原子不能扩散时易发生这类转变 ,如一些合金的马氏体相变 ,某些低温进行的同

素异构转变 (β Co( hcp)与α Co( fcc) ,β ( Zr( bcc)与α Zr( hcp)等 )。

也有些相变难于归类 ,如钢中的贝氏体转变是由过冷奥氏体分解成α Fe和 Fe3 C 两相混

合物 ,其中α Fe 从奥氏体以无扩散切变方式形成 ,但在相中有碳析出 ,有扩散过程。

§8 .1  固态相变的特点

固态相变的驱动力是新相和母相的自由能差 ,大多数相变都分为形核和核长大两个基本

阶段 (除调幅分解 ) ,并遵循液态物质结晶过程的一般规律。但是由于新相和母相都是晶体 ,所

以又有以下不同于凝固过程的特点。

§8 .1 .1  相界面

固态相变中 ,新旧两相之间总是要形成界面的。根据界面结构可分为以下几种界面 ,即共

格界面、半共格界面 (部分共格界面 )和非共格界面 ,如图 8 1 所示。

相界面的形成需要界面能 ,界面能等于界面区单位面积的能量减去无界面的母相完整晶

体该区单位面积的能量。界面能可分为应变能 (畸变能 )和化学能 (或称为表面能 )两部分。应

变能是原子作弹性位移所需要的能量 ,而化学能主要与化学键的数量和强度有关 ,与化学成分

有关。

8 .1 .1 .1  共格界面

两相点阵结构相同、点阵常数相等 ,或是晶体结构和点阵常数虽有差异 ,但两相存在一组
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特定的结晶学平面可使原子间产生完全匹配。这样的结构可使界面上的原子同时位于两相晶

格的结点上 ,并为两相共有。共格界面的典型例子如 Ni Cr Al 合金中析出 Ni3 Al相 ,另外

α Co( fcc)冷却以切变机制转变为β Co( hcp)时 ,具有{111}α∥{0001}β 和 [ 110 ]α∥ [1120 ]β ,

界面上完全共格 ,如图 8 1 (a)所示。

在完全共格界面条件下 ,应变能和表面能都接近于零。事实上 ,共格界面十分少见 ,两相

在界面上的原子总会有失配 ,失配可借助界面上原子的横向应变得到调整 ,使两相仍维持共格

关系 ,如图 8 1 ( b)所示。界面上原子失配大小用错配度δ表示 ,δ=
aβ - aα

aβ
, aβ和 aα分别表示

新旧两相沿平行于界面晶向上的原子间距。δ愈大 ,造成的界面上弹性应变能愈大。

图 8 1  不同错配度值的界面上原子排布示意图

( a ) 完全共格 ;  ( b ) 弹性应变共格 ;  ( c ) 半共格 ;  ( d) 非共格 ;

( e ) 新相周围的应变 ,由新相界面法线方向上点阵间距不同所造成

8 .1 .1 .2  半共格界面

当δ大到不能借助于弹性应变保持界面上的共格关系时 , 某些界面区域的失配可借助于

形成位错来调整 ,例如在δ= 0 .05 时 ,约间隔 20个原子出现 1个位错 ,使界面弹性应变能降低

到最小。这样就使得界面上的原子部分共格 ,此即半共格界面或部分共格界面 , 如图 8 1 (c)

所示。

8 .1 .1 .3  非共格界面

在错配度δ很大的情况下 ,界面上的失配既不能由弹性应变调整 ,也不能用形成位错调

整 ,界面就是非共格的 ,如图 8 1 ( d)所示。此时的界面能很大 ,但失配的应变能为零。新相粒子

在母相基体上将完全是杂乱取向的 ,弹性应变仅由新旧两相的比体积差造成。

三种界面错配度δ和界面能的大致范围见表 8 1。

表 8 1  界面结构与界面能及δ的关系

界面结构 共格界面 半共格界面 非共格界面

δ δ< 0 �.05 0 Ã.05 < δ< 0 .25 δ> 0 �.25

界面能 0 e.1 J/ m2 0 d.5 J/ m2 1 c.0 J/ m2
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  由表 8 1 中可知 ,界面上原子排列不规则会导致界面能升高。界面能的大小除与界面结

构有关外 ,还与界面成分变化有关 ,因为新、旧相化学成分的改变会引起化学能增加 ,导致界面

能提高。

§8 .1 .2  位向关系

固态相变中 ,常与低指数、原子密度大且彼此匹配较佳的晶面互相平行 ,借以减小新相与

母相之间的界面能。例如钢中发生奥氏体 γ( fcc) 向正方马氏体 α′( bcc) 转变时 , 存在

{111}γ ∥ {110}α ,〈110〉γ ∥〈111〉α ,这些都是密排面和密排方向 , 其晶体学关系称做 K S

关系。

显然 ,两相界面为共格和半共格时 ,新相和母相之间必然有一定的位向关系。非共格界面

两相之间没有确定的位向关系。

§8 .1 .3  惯习面

固态相变时新相往往在母相的一定晶面族上形成 ,这种晶面称为惯习面 ,并经常以母相的

晶面指数表示。例如在亚共析钢中 ,先共析铁素体从粗大的奥氏体组织中析出时 ,除沿奥氏体

晶界析出外 ,还沿奥氏体的{111} 晶面析出 , 呈魏氏体组织。{111}γ 便是先共析铁素体的惯

习面。

§8 .1 .4  应变能

新相与母相建立界面时 ,由于相界面原子排列的差异引起弹性应变能。这种弹性应变能以

共格界面最大 ,半共格界面次之 ,非共格界面为零。但非共格界面的表面能最大。更为重要的

是 ,由于新相和母相的比体积往往不同 ,新相形成时的体积变化会受到周围母相的约束 ,也会

引起弹性应变能。这种由比体积引起的应变能的大小还与新相几何形状有关 ,图 8 2表示出在

非共格界面情况下 ,由新、旧两相比体积差引起的应变能 (相对值 ) 与新相几何形状的关系。可

见 ,圆盘形新相引起的比体积差应变能最小 ( c/ a n 1 ) , 针状次之 ( c/ a m 1) , 而球状最大

( c/ a = 1 )。

图 8 2  新相粒子的几何形状对应变能相对值的影响

a— 椭圆形球体的赤道半径 ;  2 c— 两极之间的距离

综上所述 ,固态相变时的应变能和表面能成为相变的阻力。共格和半共格新相晶核形成时
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的相变阻力主要是应变能 ,而非共格新相晶核形成时的相变阻力主要是表面能。与液态物质结

晶时的阻力相比较 ,固态相变阻力较大 ,因此要在较大的过冷度下提供足够的相变驱动力才能

使相变形核。

§8 .2  固态相变的形核

大多数固态相变都需经历形核和生长两个阶段。在无扩散型相变中为非热激活形核 ,称为

非热形核或变温形核 ,即通过快冷使过冷度突然增大时 ,使那些已存在于母相中的晶胚成为晶

核。扩散型相变的形核与凝固类似 ,符合经典的形核方式 ,即其晶核的形成是靠热激活使晶胚

达到临界形核尺寸 ,还有极个别的无核转变 ,例如调幅分解。固态相变的形核可分为均匀形核

和非均匀形核两类。

§8 .2 .1  均匀形核

与凝固时相比较 ,固态相变形核增加了一项应变能 ,即

ΔG = n Gv +ηn
2/ 3
σ+ n Es (8 1)

式中  ΔG———系统自由能的总变化值 ;

  n ———晶核中的原子数 ;

 ΔGv ———晶核中每个原子相变前 (α) 后 (β) 的自由能差ΔGv = ( G
β
v - G

α
v ) (为负值 ) ;

  σ———单位相界面积的表面能 ;

  η———形状因子 ;

 ηn2/ 3———晶核的表面积 ;

  Es———晶核中每个原子引起的应变能。

式中表面能一项是相变阻力 ,为正值 ,其大小除与新旧相成分、结构上的差异有关外 ,还取

决于界面本身的性质 (例如共格、半共格、非共格界面的能量依次增大 )。应变能一项由新、旧相

比体积差引起 ,也是相变阻力 ,为正值。式中仅 nΔGv 一项为相变驱动力。当 | nΔGv | >ηn2/ 3σ+

nEs 时 (ΔG为负值 ) ,才有可能形核。由式 ( 8 1) 可导出临界晶核的形核功ΔG* 为

ΔG
*

=
4

27
η3σ3

(ΔGv + Es )2 (8 2)

可见 ,增大应变能和表面能都会增大形核功 ,形核更加困难。具有低表面能和高应变能的共格

晶核 ,为了降低应变能 ,倾向于呈盘状和片状 ;而具有高表面能和低应变能的非共格晶核 ,为了

降低表面能 ,则可能呈球状或等轴状。若形核时因体积胀大而引起应变能显著增加 ,其晶核则

趋向于呈片状或针状。

与凝固相似 ,固态相变的均匀形核率 I为

I = Nνe
- Q/ kT

e
- ΔG * / kT

(8 3)

式中  I——— 形核率 ;

 N——— 单位体积母相中的原子数 ;

 ν——— 原子振动频率 ;

 Q——— 原子扩散激活能。

由于固相中原子扩散激活能较大 ,应变能 Es 又抵消了一部分相变驱动力 , 因此在过冷度
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相同的条件下 ,固态相变中的形核率比凝固时小得多 ,亦即固态相变的均匀形核更难实现。

§8 .2 .2  非均匀形核

正因为均匀形核难于实现 ,固态相变中以非均匀形核为主。因为固态晶体结构中存在大量

晶体缺陷可供形核。非均匀形核就是指在母相中的晶界、位错、空位等晶体缺陷处的形核 ,晶体

缺陷造成的能量升高可使晶核形成能降低 ,因而比均匀形核要容易得多。

8 .2 .2 .1  晶界形核

晶界形核要考虑是由几个晶粒形成的晶界、晶界处所能提供形核的原子数、晶界能、表面

能和应变能等。某种位置在恒温转变时可一直优先成核 ,在它们很快被用尽后 , 转至其他位置

形核 ,形核率将随之下降 ,有些情况下会停止形核。

大角度晶界是优先形核的位置 ,其原因 :

(1 ) 大角度晶界表面能较高 ,可减小形核功 ;

(2 ) 新相在晶界形核 ,其界面可能只需部分重建 ,因而形核阻力较小 ;

(3 ) 晶界的成分偏析有利于新相的生成。

新相可能位于两晶构成的界面、三晶构成的界棱和四晶构成的界角处形核 ,如图 8 3 所

示。如果在界面上形核 ,且新相具有非共格界面 ,则其晶核呈双球冠状 (见图 8 3( a) ) ,以减少

其表面能 (球冠状表面积最小 ) ,且界面张力也趋于平衡。如果晶核与母相可共格时 ,则优先以

共格方式形核。由于大角度晶界两侧晶粒无对称关系 ,故在界面上晶核不可能同时与两侧晶粒

都共格 ,这时共格界面的一侧将保持平面状以降低应变能 ,而非共格界面的另一侧呈球冠状以

减少表面能 (见图 8 3 ( b) )。

图 8 3  晶界形核的几种情况

( a ) , ( b) 界面上形核 ;  ( c ) 界棱处形核 ;  ( d ) 界角处形核

8 .2 .2 .2  位错形核

新相在位错处优先形核有三种形式。第一种是新相在位错线上形核 ,新相形成处位错消

失 ,释放的弹性应变能量使形核功降低而促进形核。位错的能量与柏氏矢量 b有关 , b值愈大 ,

促进形核的作用也愈大。图 8 4为系统自由能变化ΔG与晶核半径 r关系图。曲线 A表示ΔGv

较小的情况 ,可见 r在某一尺寸范围内有形核能垒 ;曲线 B是ΔGv 较大时的情况 ,可知无形核

能垒 ,若无扩散限制 ,形核可自发进行。第二种形式是位错不消失 ,而是依附在新相界面上 ,成

为半共格界面上的位错部分 ,补偿了失配 ,因而降低了能量 ,使生成晶核时所消耗能量减少而

促进形核。第三种形式为当新相与母相成分不同时 , 由于熔质原子在位错线上偏聚 (形成气

团 ) ,有利于新相沉淀析出 ,也对形核起促进作用。

据估算 ,当相变驱动力甚小而新、旧相之间的表面能约为 2×10 - 5 J/ cm2 时 ,均匀形核率仅
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图 8 4  在位错上形核的自由能变化

A—ΔGv 较小 ;  B—ΔGv 较大

为 10
- 70

/ (cm
3
·s) ,但如果晶体中位错密度为 10

8
/ cm ,则

由于位错的促进作用 ,其形核率可高达 108/ (cm3·s )。可

见当晶体中存在较高位错密度时 ,固态相变难于以均匀

形核方式进行。

8 .2 .2 .3  空位及空位集团

空位一方面促进熔质原子的扩散 ,另一方面空位可

利用本身的能量提供形核驱动力。此外空位群又可凝聚

成位错促进形核。例如过饱和固熔体脱熔分解时 ,晶界附

近出现的无析出带 ,即在晶界邻近有一条不发生析出的

地带 ,这是由于靠近晶界过饱和空位扩散到晶界上消失 ,

因而在该地带难于形核和析出之故。

§8 .3  固态相变的晶核长大

大部分固态相变的晶核长大是依靠扩散进行的 , 但

也有全部或部分地通过切变方式来完成。对扩散型相变 ,新相的长大又分为界面控制和扩散控

制两种过程 ,前者是通过相界面附近原子的短程迁移进行 , 如多形性转变、再结晶时的晶粒长

大和有序 无序转变 ;而后者依靠原子的长程扩散来完成 ,如脱熔相的长大等。

§8 .3 .1  生长机制

如果新相晶核与母相之间存在着一定的晶体学位向关系 ,则生长时此位向关系仍保持不

变 ,以便降低表面能。新相的生长机制也与晶核的界面结构有密切关系 ,具有共格、半共格或非

共格界面的晶核 , 其长大方式也各不相同 , 不过完全共格情况很少 , 大都是非共格和半共格

界面。

8 .3 .1 .1  非共格界面的迁移

一般非共格界面的迁移方式有两种 (见图 8 5 )。一种方式是母相原子通过热激活越过界

面不断地短程迁入新相 ,界面随之向母相中迁移 ,新相长大。由于这种界面是点阵畸变的薄层 ,

界面处原子排列不规则 ,所以长大过程在界面的任何位置都可以接受原子和输出原子 ,即界面

上各点都可以连续地生长。另一种方式是非共格界面呈台阶状结构 ,台阶的高度为一个原子的

尺度。母相原子从台阶端部向新相台阶端部上转移 ,由于台阶平面是原子密排面 ,原子加入到

台阶端部后能牢固结合。新相台阶不断侧向移动 ,而界面则向法线方向迁移。这种迁移实际上

是靠原子的短程扩散完成。

8 .3 .1 .2  半共格界面的迁移

半共格界面上存在着界面位错。柏氏矢量与界面平行的刃型位错必须靠攀移才能随界面

移动 ,而攀移是较难实现的 ,因而位错会牵制界面移动 ,对晶核生长有一定阻碍作用。但若界面

呈阶梯状 ,界面位错只需侧向滑移就能引起界面向上的移动。柏氏矢量与界面成一定角度的界

面位错在界面上是可以滑动的 ,因此不会牵制新相生长。
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图 8 5  非共格晶面的可能结构

(a ) 原子不规则排列的过渡薄层 ;  ( b) 台阶式非共格界面

§8 .3 .2  生长速率

8 .3 .2 .1  受相界面控制的生长速率

界面控制的晶核生长仅涉及原子的短程输送 ,生长过程中新、旧两相成分相同。新相长大

速度 u为

图 8 6  生长速度与温度的关系

u = δν0 e - Q/ kT 1 - e -ΔG
v

/ kT (8 4)

式中  δ——— 原子跳动一次的距离 ;

 ν0——— 原子振动频率 ;

 Q——— 原子越过界面的激活能 ;

ΔGv——— 相变驱动力 (新、旧两相原子自由能差 )。

从式中可知 ,界面控制的新相长大速度与原子越过

界面的激活能 Q和相变驱动力ΔGv 关系密切 ,随温度变

化两者的共同影响下会出现如图 8 6中所示两头小中间

大的现象。当过冷度较小时 ,ΔGv 对生长速率起主导作

用 ,而当过冷度较大时 , 由于 D值减小 , 扩散困难 , 动力

学因素占主导地位。当对于共格界面 , Q值等于晶界扩散激活能 ;而对于半共格界面可认为大

致等于原子在母相中的激活能。因此 ,原子越过非共格界面的激活能远小于越过共格界面的激

活能 ,非共格新相生长速率 u远大于共格新相的生长速率。

8 .3 .2 .2  扩散控制的长大速率

当新旧两相成分不同时 ,新相的生长需要熔质原子的远程扩散 ,其晶核的生长速率受扩散

控制。不难求得新相的长大速率 u,即

u =
d x
d t

=
D

cβ - cα
�cβ
�x

(8 5)
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式中   x——— 界面的位置 ;

  D——— 原子扩散系数 ;

 cα , cβ——— 分别为界面处新相与母相的浓度。

这表明新相长大速率与扩散系数和界面附近母相浓度梯度成正比 ,而与两相在界面上的

浓度之差成反比。

8 .3 .2 .3  相变速率 (相变动力学 )

从上述讨论中可知 ,固态相变的形核率和晶核长大速率都是转变温度的函数 ,而固态相变

的速率则又是形核率和长大速率的函数 ,因此固态相变的速率必然是温度的函数。

对于扩散型相变 ,若形核率和长大速率都随时间而变化 ,则在一定过冷度下的等温转变动

力学可用 Avrami方程来表示 ,即

φf = 1 - exp( - b t
n
) (8 6)

式中   φf ——— 转变量 (体积分数 ) ;

   t——— 时间 ;

  b, n——— 常数。

若形核率随时间增加 ,则取 n > 4;若形核率随时间而减少 ,则取 3≤ n < 4。具体的表达式

取决于形核率的关系式。

固态相变转变速率和凝固与再结晶的规律一样。所测定的不同温度下的恒温转变量φf 与

时间 t的转变量 时间曲线表明 ,在不同温度下转变开始前都有一段孕育期 ,相变开始后的转

变速率是先慢后快 ,最后又减慢的规律。若作成 TT T 曲线 , 即温度 时间 转变量的 C 型曲线

(见图 8 7) ,可清楚地看出 ,高温转变和低温转变孕育期都很长 ,而中温范围转变孕育期最短 ,

转变速度最快 ,当温度很低时扩散型相变可能被抑制 ,而转化为无扩散型相变。

图 8 7  相变的综合动力学 T T T 曲线

【例题 8 .3 .1】  简述固态相变与液 固相变在形核、长大规律方面有何特点 ,这些特点对

所形成的组织会产生什么影响。

解  以表 8 2 的形式给出答案。
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表 8 2  两类相变的特点及对组织的影响

相变类型
特
点
与
影
响

对
比
内
容

固态相变 液 固相变

形

核

形核阻力
因比体积差引起的畸变能及新相出现

而增加的表面能
形成新相而增加的表面能

核的形状 片状、针状 球状

核的位置

大部分在缺陷处或晶界上非均匀形

核。可能出现亚稳相形成共格、半共格

界面 ,出现取向关系 ;尚有无核转变

在各种晶体表面非均匀形核

长大

新相生长受扩散或界面控制 ,以团状

或球状方式长大 ;若能获得大的过冷

度 ,将导致无扩散相变

新相生长受温度和扩散速率的

控制 ,以枝晶方式长大

组织特点
组织细小 ,并可有多种形态 ,如魏氏组

织、马氏体组织、沿晶析出等

产生枝晶偏析及疏松、气孔、夹

杂等冶金缺陷

§8 .4  扩散型相变示例

扩散型相变种类很多 ,其中有脱熔转变、先共析转变、共析转变、块状转变、有序转变和调

幅分解等 ,这里只介绍脱熔和调幅分解。

§8 .4 .1  脱熔转变

从过饱和固熔体中析出一个成分不同的新相或形成熔质原子富集的亚稳区过渡相的过程

称为脱熔或沉淀。分析脱熔转变对固态相变具有普遍意义 ,因为很多固态相变都可归入脱熔或

与脱熔相似的转变。

凡是有固熔度变化的相图 ,从单相区进入两相区时都会发生脱熔沉淀。现以 wCu 为 0. 045

的 Al Cu合金为例说明脱熔转变。从图 8 8可知 ,该合金室温组织由α固熔体和θ相 ( CuAl2 )

构成 ,加热到 550 ℃保温 ,使θ熔入α,得单相α固熔体 ,如果淬火快冷 ,便得到过饱和α固熔体 ,

然后再加热到 130 ℃ 保温进行时效处理 ,随时间的延长 ,将发生下列析出过程 (析出序列 )

α→ G·P·区 ( G·P·Ⅰ )

→θ″(G·P·Ⅱ ) →θ′→θ

在时效合金系中 , Al Cu 系是出现过渡相数量最多的 ,可形成三种不同的亚稳定 G·P·

区 ,θ″和θ′。

G·P·区 (也称 G·P·Ⅰ 区 ) 在电子显微镜下观察呈圆盘状 ,直径约为 8 nm ,厚度约为

0. 3 ～ 0. 6 nm , wC u 为 0. 90 ,是熔质原子富集区 ,它在母相的{100} 晶面上形成 , 点阵与基体α

相相同 (面心立方 ) 并与α相完全共格。G· P·区较均匀地分布在α基体上 , 密度约为

(10
17
～ 10

18
) 个 / cm

3
。
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图 8 8  Al Cu 相图一角

随时效时间延长 ,形成θ″过渡相 (又称 G·P·Ⅱ区 ) ,在电子显微镜下呈直径为 30 nm、厚

度为 2 nm的圆片状。θ″相也是在母相α的{100}晶面上形成的 ,具有正方点阵 ,点阵常数为 a =

b = 0 .404 nm , c = 0 .768 nm ( c为与脱熔物片相垂直的方向 )。θ″与母相保持共格关系 ,取向为

{100}θ″∥ {100}α。成分接近于 CuAl2 的θ″相已真正脱熔 ,与基体保持共格关系 ,使其周围基体

产生弹性应变 ,导致合金时效强化。θ″可能由 G·P·区转化而成 ,也可靠母相生核和 G·P·区

熔解而长大。

尺寸高达 100 nm 以上的θ′相在光学显微镜下便可观察到 ,也呈圆片状 ,但结构为正方点

阵 , a = b = 0 .404 nm , c = 0 .58 nm ,θ′大多沿基体的{100} 晶面析出 ,成分与 CuAl2 近似 ,取

向关系与θ″相同 ,但它与母相之间呈半共格关系 ,其间存在位错 ,减小了应变能 ,比θ″的强化

作用减小 ,使合金硬度有所下降。

最后形成的平衡相θ也具有正方点阵 , a = b = 0 .606 nm , c = 0 .487 nm。θ相的分布大多

是不均匀的 ,往往在原晶界和相界上形核长大 ,然后既向α基体生长 ,也向θ′中生长。θ相与基

体相呈非共格关系 ,对合金强化作用显著减小 ,如图 8 9 所示的 Al Cu合金时效硬化曲线。

图 8 9  Al Cu 合金的时效硬化曲线 (130 ℃ )
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上面介绍的 Al Cu合金时效过程中的脱熔析出序列在许多时效型合金中存在着 ,只不过

在合金系列或时效温度不同时 , G·P·区和过渡相并不一定都会出现。

§8 .4 .2  脱熔类型

按脱熔过程中母相成分变化的特点 ,脱熔过程分为连续和不连续脱熔两类 ,而连续脱熔又

可细分作均匀脱熔和局部脱熔。

8 .4 .2 .1  连续脱熔

如果脱熔是在母相中各处同时发生的 ,且随新相的形成母相成分发生连续变化 ,但其晶粒

外形及位向均不改变 ,则称之为连续脱熔。脱熔相与母相之间通常存在特殊的晶体学取向关

系 ,即两相的低指数、原子密排的晶面和晶向平行。当析出相的结构和点阵常数与母相接近时 ,

两相能保持共格关系 ,析出相呈圆盘形、小球状或立方状 ;当析出相与基体的结构相差很大时 ,

它们之间不存在共格关系 ,此时脱熔相一般呈等轴状 ,取向是任意的。

除了均匀脱熔外 ,连续脱熔还可能只呈现在某一局部区域 ,脱熔物优先在晶界、滑移带、非

共格孪晶界和位错等处形成。局部脱熔通常发生在过冷度和过饱和度较小的情况下 ,而过冷度

和过饱和度较大时则倾向于均匀脱熔。

图 8 10  不连续脱熔

的胞状组织

8 .4 .2 .2  不连续脱熔

与连续脱熔相反 ,当脱熔一旦形成时 ,其周围一定范围内的固熔

体立即由过饱和状态变成饱和状态 ,并与母相原始成分形成明显分

界面 ,如图 8 10所示。从过饱和固熔体α中析出α′相和β相 (α′的熔

质浓度小于α的熔质浓度 ) , 在晶界形核后 ,以层片相间分布并向晶

内生长。通过相界面不但发生成分突变 ,且取向也发生改变 ,这就是

不连续脱熔。根据脱熔形式 ,又称为胞状脱熔 ,它不像连续脱熔依靠

原子的长程扩散 ,而是沿着胞与基体之间的非共格界面作快速的短

程扩散 ,所以一旦形核其生长速率便很高。不连续脱熔通常发生在高

度过饱和的固熔体中 (过饱和度较低的固熔体倾向于连续脱熔 )。

§8 .4 .3  脱熔动力学

8 .4 .3 .1  G·P·区的形成

G·P·区是通过熔质原子扩散形成的偏聚区。淬火后获得的过饱和空位提供了原子扩散

的条件 ,使 G·P·区能够在低时效温度下很快形成 ,但随着时间的延长 ,空位浓度呈指数关系

衰减。因此 , G·P·区域长大较为缓慢。

8 .4 .3 .2  颗粒粗化

由于开始析出的是高密度的非常细小的脱熔相 , 其总的界面能很高 ,组织处于不稳定状

态 ,因此有自发粗化成具有较小总界面能、低密度分布的较大颗粒的倾向。

任何一个脱熔过程 ,由于脱熔相形核时间和长大速度不同 ,导致其颗粒大小不均匀 ,此时

母相的浓度也是不均匀的。大颗粒周围的浓度低 ,而小颗粒周围的浓度高。假设在母相α中析

出两种大小不同 ( r1 > r2 ) 的β颗粒 ,则在α基体内从小颗粒到大颗粒出现了一个由高到低的
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熔质浓度梯度 ,小颗粒周围的熔质原子有向大颗粒周围扩散的趋势 ,如图 8 11 (a) 所示。在发

生扩散后 ,小颗粒周围的熔质浓度便降低到 c′( r2 ) ,大颗粒周围的熔质浓度便升高到 c′( r1 ) ,如

图 8 11 ( b) 所示。即原来的界面浓度平衡关系被破坏 ,为恢复颗粒与基体间界面浓度平衡关

系 ,小颗粒就要熔解以提高其周围熔质浓度 ,而大颗粒则应长大 , 以降低其周围熔质浓度 , 如

图 8 11 (c) 所示。如此反复 ,大颗粒便发生粗化。这种颗粒粗化是由扩散控制的长程传输过

程 ,是小颗粒不断熔解而大颗粒不断长大的过程 ,也是共格破坏、颗粒球化的过程。所以在驱动

力相同的情况下 ,凡是影响扩散的因素 ,都会对脱熔动力学产生作用 ,对析出相的颗粒大小发

生影响。

图 8 11  颗粒粗化示意图

§8 .4 .4  调幅分解 (Spinodal Decomposition)

调幅分解 (也称为增幅分解 ) 是指过饱和固熔体在一定温度下分解成结构相同、成分不同

两个相的过程。下面主要分析其形成的热力学条件和相变特点。

8 .4 .4 .1  调幅分解的热力学条件

图 8 12 (a) 为具有熔解度变化的 A B合金相图。成分为 x0 的合金在 t1 温度固熔处理后

快冷至 t2 温度时 ,处于过饱和状态的亚稳相α将分解为成分 x1 的α1 和成分 x2 的α2 两相。在 t2

温度下固熔体的自由能 成分曲线如图 8 12 ( b) 所示。曲线上的拐点 ( d2 G/ d x2 = 0) 与相图中

虚线上的 P, Q两点相对应 ,虚线为不同温度下拐点的轨迹 ,称为拐点线。合金成分处于拐点线

之内 ( d
2

G/ d x
2

< 0 ) 的固熔体 ,当存在任何微量的成分起伏时都将会分解为富 A 和富 B的两

相 ,都会引起体积自由能的下降。例如成分为 x0 的合金 ,在 t2 温度时的自由能为 G0 ,分解为两

相后的自由能为 G1 ,显然G1 < G0 , 即分解后体系自由能下降 , d2 G/ d x2 < 0 , 也就是相变驱动

力ΔGv < 0。成分在拐点线之外 ( d
2

G/ d x
2

> 0 )的固熔体 ,例如图中 x0′,当出现微量的成分起伏

时 ,将导致体系自由能升高 ,只有通过形核长大才会发生脱熔分解。

应当指出 ,即使固熔体的成分位于拐点以内 ,也不一定发生调幅分解 ,还要看梯度能和应

变能两项阻力的大小。梯度能是由于微区之间的浓度梯度影响了原子间的化学键 ,使化学位升

高而增加的能量。应变能是指固熔体内成分波动 ,点阵常数变化 ,而为了保证微区之间的共格

结合所产生的应变能。这两项能量的增殖都是调幅分解的阻力。可见 ,调幅分解能否发生 ,要由

两个因素决定 :一是起始成分必须在两个化学拐点之间 ;二是每个原子应具有足够的相变驱动

力ΔGv ,以克服所增加的阻力。

—392—



图 8 12  调幅分解的驱动力分析

( a ) 相图 ;  ( b) 在 t2 时的自由能 成分曲线

8 .4 .4 .2  调幅分解的特点

(1 ) 调幅分解过程的成分变化是通过上坡扩散来实现的。如图 8 13 (a) 所示 ,首先是出现

微区的成分起伏 ,随后通过熔质原子从低浓度区向高浓度区扩散 , 使成分起伏不断增幅 (富 A

的继续富 A ,富 B的继续富 B) ,直至分解为成分 x1 的α1 和成分 x2 的α2 的两相平衡相为止 ,因

此又称为增幅分解。

图 8 13  两种方式转变时成分变化

( a ) 调幅分解 ;  ( b ) 形核分解
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(2 ) 调幅分解不经历形核阶段 , 因此不会出现另一种晶体结构 ,也不存在明显的相界面。

若忽略畸变能 ,单从化学自由能考虑 ,调幅分解不需要形核功也就不需要克服热力学能垒 ,所

以分解速度很快。而通常的形核长大过程 ,其晶核的长大是通过如图 8 13 ( b) 所示的正常扩

散 (下坡扩散 ) 进行的 ,且晶胚一旦产生就具有最大的浓度 ,新相与基体之间始终存在明显的

界面。

现已发现许多合金系都会发生调幅分解 ,如 Au Pt , Al Ag , Cu Ti , Fe Ni Al, SiO2

BaO , SiO2 Na2 B8 O12 等。

由于调幅分解后形成共格型的熔质原子贫、富区 ,对合金的强度和磁性有一定的影响。例

如 Al Ni Co 型永磁合金应用调幅分解可获得高的硬磁特性。

【例题 8 .4 .1】  xC u = 0 .046的 Al Cu合金 ,在 550 ℃固熔处理后 ,α相中含 xC u = 0 .02 ,

然后重新加热到 100 ℃ ,保温一段时间后 ,析出的θ相遍布整个合金体积 ,设θ粒子的平均间距

为 5 nm ,试问 :

(1 )1 cm3 合金中大约含有多少θ粒子 ?

(2 ) 假设析出θ后α相中的 xC u = 0 ,则每个θ粒子中含有多少铜原子 (θ相为 fcc结构 ,原

子半径为 0 .143 nm) ?

解  (1 ) 假设每一个θ粒子的体积为 (5 nm)3 ,则 1 cm3 合金粒子数 Ncm3 为

Ncm
3 =

1
( 5× 10

- 7
)

3 ≈ 8× 10
18
个 / cm

3

(2 ) 因为θ相为 fcc结构 ,每个单位晶胞中有 4 个原子 ,晶格常数为

a = 4γ/ 2 = 4× 0 .143/ 2 = 0 .404 nm

因为α中含 xC u = 0 .02 ,则 1 cm3 体积中铜原子数 ncm3 为

ncm
3 = (0 .02× 4)/ ( 4 .04× 10

- 8
)

3
= 1 .2× 10

21
个 / cm

3

每个θ粒子中铜原子数 nθ 为

nθ = 1 .2× 10
2 1

/ (8× 10
18

) ≈ 15 个

【例题 8 .4 .2】  脱熔分解与调幅 ( Spinodal) 分解在形成析出相时最主要的区别是什么 ?

解  两者在形成析出相时最主要的区别在于形核驱动力和新相的成分变化。脱熔分解

时 ,形成新相要有较大的浓度起伏 ,新相与母相的成分相比较有突变 ,因而产生界面能 ,这也就

需要较大的形核驱动力以克服界面能 ,亦即需要较大的过冷度。而对 Spinodal分解 ,没有形核

过程 ,没有成分的突变 ,任意小的浓度起伏都能形成新相而长大。

§8 .5  无扩散型相变

前述为扩散型相变 ,还有些相变是无扩散的 ,相变以切变方式进行 ,孪生变形就是一种典

型的切变过程。以切变进行相变过程中 ,参与转变的所有原子运动是协同一致的 ,相邻原子的

相对位置不变 ,故被称为协同型相变。而靠扩散的相变称为非协同型相变。由于协同型转变是

依靠均匀的切变进行的 ,因此它使晶体发生外形变化。如事先制备一抛光平面 , 则在切变相变

后 ,抛光面上会出现浮突效应。
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纯粹协同型相变的特征 :

(1 ) 存在着均匀应变而产生的形状改变 ;

(2 ) 母相与新相之间有一定的晶体学位向关系 ;

(3 ) 母相与新相的成分相同 ;

(4 ) 界面移动极快 ,可接近声速。

§8 .5 .1  马氏体相变

马氏体相变最早是在中、低碳钢中发现的 ,是将钢加热至奥氏体区淬火快冷得到的。马氏

体相变发生在很大的过冷情况下 ,相变速率极高 ,原子间的相邻关系保持不变 , 故称为切变型

无扩散型相变 ,即协同型相变。但后来发现在一些纯金属 (Zr , Li, Co)、有色金属 (如 Ni Ti,

Cu Zn Al , Cu Al Ni等 )及陶瓷 ( ZrO2 )中也有马氏体相变。现已把材料中具有这种特殊相

变过程统称为马氏体相变。

8 .5 .1 .1  马氏体相变的晶体学

马氏体相变与形变孪生有相似之处。当一片马氏体与基体的自由表面交截时 ,表面会产生

图 8 14  马氏体相变引起的表面浮凸

浮凸 ,如图 8 14所示 ,这是马氏体相变的重要特征。

若在任意截取的抛光表面划一直线标记 , 这一直线

在相变时的变形可能有三种情况 ,如图 8 15 所示。

从图 8 15 (a) 中是经常能观察到的 ,而图 8 15 ( b)

和图 8 15 (c) 未能观察到。由直线标记观察结果可

知 ,在相界面处划痕改变方向 , 但仍然保持连续 , 而

不发生弯曲。由此可以肯定 ,母相中任一直线在相变

后仍为直线 ,平面仍保持为平面 ,这种性质反映了相

变产生的形变是均匀的。产生一个具有不变平面的

均匀形变的应变为不变平面应变 ,这种类型的应变

中 ,任一点的位移与该点距离此不变平面 (惯习面 ) 的距离成正比 ,孪生变形的简单切变就是

不变平面应变的简单例子。而马氏体相变涉及更为复杂的不变平面应变 ,如图 8 16所示。它的

位移与不变平面成一定角度 ,可把它分解成为一个简单切变叠加上一个垂直于不变平面的单

向拉伸或压缩。

图 8 15  划痕标记可能的变形方式

( a ) 观察结果 ;  ( b ) 界面处失去共格 ;  ( c ) 标记线扭曲
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图 8 16  孪生与马氏体相变不变平面应变

( a ) 孪生简单切变 ;  ( b) 马氏体不变平面应变

马氏体相变中新旧相之间有一定的位向关系。例如 ,碳钢在奥氏体状态是面心立方结构 ,

马氏体是体心四方结构 , wC 为 0. 014 的碳钢中马氏体与奥氏体有 K S取向关系 ,即

{111}γ ∥ {110}M ;〈110〉γ ∥〈111〉M

当 wC 为 0 .014 的碳钢 ,马氏体与奥氏体的位向关系为西山关系 ,即

{111}γ ∥ {110}M ;〈211〉γ ∥〈011〉M

马氏体相变的另一晶体学特点是马氏体的亚结构。低碳钢为板条状马氏体 ,如图 8 17( a)

所示 ,条的横截面接近于椭圆形 ,条宽约为 0. 02 ～ 2. 25μm ,多数为 0. 1 ～ 0. 2μm左右。条状

马氏体成排地分布在原奥氏体晶粒中 ,同排的马氏体条接近平行 ,组成一个马氏体领域 ,一个

奥氏体晶粒可形成多个马氏体领域 , 领域间呈不同位向。板条的亚结构为高密度的位错 (见

图 10 17( b ) ) ,故又称为位错马氏体。高碳马氏体呈透镜片状 (见图 10 17(c) )。片之间呈不

同位向 ,大小不一 ,大片有可能横跨原先奥氏体晶粒 ,小片是后形成的 , 被限制在大片之间 ,片

状马氏内的亚结构为细小的孪晶 ,其宽度约为 1. 5～ 20 nm ,如图 8 17 ( d)所示。片状马氏体又

称孪晶马氏体。在有些有色金属中条状马氏体也由孪晶亚结构构成。

图 8 18为 ZrO2 Y2 O3 系相图。ZrO2 有多晶型转变 ,即单斜m ZrO2

1 170℃
四方 t ZrO2

2 730℃
立方 C ZrO2

2 680℃
熔体。内部和外部压力都影响多晶型转变。据计算 , t ZrO2

m ZrO2 晶型转变伴有 3. 25 % 的体积变化 ,即加热时收缩 , 冷却时膨胀。在制备氧化锆陶瓷

时 ,多晶型转变会导致制品开裂。为防止这种缺陷 ,可加入 Y2 O3 或 CaO作为稳定剂 ,使其中部

分的 ZrO2 保留高温四方相 , 不转变为单斜相 , 这种 ZrO2 陶瓷被称为 PSZ 部分稳定氧化锆

( Par tially Stabilized Zirconia) ,这样陶瓷的韧性就会得到改善。

ZrO2 基陶瓷中 t→ m转变是马氏体相变 ,四方相到单斜相是通过无扩散剪切变形实现的 ,这种

马氏体相变具有前述马氏体相变的一般特征 , 其晶体学位向关系为 (100 )m ∥ (110 ) t , [ 010] m

∥ [001 ] t。新相惯习面 , 对于透镜片状马氏体为 (671 )m 或是 ( 761) m , 板条状马氏体为 (100 )m。

值得注意的是 ,含 0 .02 mol Y2 O3 的 ZrO2 陶瓷中 ,单斜相快速形核和快速纵向长大。伴随着侧

边慢速的条状生长 ,这种慢速生长是扩散过程 ,侧向生长区为高 Y2 O3 浓度区。
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(a ) ( b)

(c ) (d )

图 8 17  钢中马氏体的形态和亚结构

(a ) 低碳合金钢 ( wC 为 0. 0003 , wMn 为 0. 02 ) 中的条状马氏体  × 100;

( b) 条状马氏体的位错亚结构 [材料同 ( a ) ] ,薄膜透射电子显微照片  × 26 000;

(c ) Fe Ni合金 ( wNi 为 0. 32 ) 中的片状马氏体和残余奥氏体  × 500 ;

( d) 片状马氏体的孪晶亚结构 [材料同 (c ) ] ,薄膜透射电子显微照片  × 60 000

8 .5 .1 .2  马氏体相变的晶体学表象理论

马氏体相变机制仍有争议 , 1924 年 Bain 首先提出奥氏体与马氏体点阵的对应关系。他认

为在两个奥氏体单胞中可勾画出一体心正方点阵 ,如图 8 19 所示 ,但是这样勾画出的结构晶

轴比 c/ a等于 2 ,为了达到钢中马氏体结构的 c/ a小于 2 ,只要奥氏体点阵沿 ( x3 ) M 适当收缩

(18% ) ,沿 ( x1 ) M , ( x2 ) M 适当膨胀 ( 12% ) ,即可变成马氏体的点阵。但是碳原子的存在将阻止

C轴方向缩短 , c/ a之比与含碳质量分数有关。人们把这种点阵变形称为贝茵畸变。但若按这种

机制形成马氏体时 ,它与奥氏体的位向关系与实验结果不符合 ,此外这种应变也不是不变平面

应变 ,不可能有不变的惯习面。
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图 8 18  ZrO2 Y2 O3 系相图

1953 年瑞德 ( T .A .Read) 以及 1954 年鲍尔斯 ( J .S .Bowles ) 等分别提出了马氏体相变的

机制 ,这种理论避开了原子运动的细节 ,而是以惯习面必须是不变平面的实验结果描述初始与

终了晶体学状态。这种理论把马氏体相变分成三个步骤 :

(1 ) 通过贝茵形变产生新的晶体结构 ;

(2 ) 进行点阵不变的切变 ,使惯习面的应变为零 ;

(3 ) 马氏体作刚性转动 ,使惯习面回到原来的位置 ,成为不变平面。

图 8 19  贝茵 ( Bain) 机制示意图 图 8 20  点阵不变的切变

上述理论中点阵不变的切变可通过马氏体内的孪生或滑移两种方式实现 (见图 8 20 )。这

样一来在马氏体中可产生孪晶和位错等亚结构 ,解释了电子显微照片中的亚结构的存在。由于

马氏体相变时要发生孪生和滑移 ,得到的亚结构分别为孪晶和位错 ,前者对应片状马氏体 ,后

者对应于板条马氏体。因此从原子尺度上讲 ,马氏体和奥氏体不可能具有完全共格的界面 ,只
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能是半共格界面 ,在界面上存在有位错列。

8 .5 .1 .3  马氏体相变的形核及动力学

库尔久莫夫 (Курдюмов) 认为马氏体相变仍是一个形核和核长大过程 ,但在相变中是原

子协同切变完成的 ,所以相变速率极高。形核可以是热涨落形成的均匀成核或非均匀成核、变

温成核、缺陷重排或相互作用成核 ,但尚不能形成完整的成核理论。一定成分的合金冷到一定

温度才开始马氏体相变 ,该温度称为马氏体开始相变温度 ,以 Ms 点表示。冷却速度对 Ms 点影

响甚微。完成马氏体相变的温度称为马氏体相变终了温度 ,以 Mf 点表示。根据马氏体相变动力

学特点 ,可将马氏体相变的材料分两大类。

第一类材料淬火时冷至 Ms 以下某个温度便立即发生马氏体相变 ,但随时间延长马氏体数

量不再增加 ,冷却温度越低 ,马氏体数量越多 ,如图 8 21 (a)所示。我们把这种特点生成的马氏

体称为变温马氏体或非热马氏体 ,由于其形成不需要热激活。材料从高温冷到 Ms 以下后 ,原始

相中马氏体晶坯便发挥作用 ,成为马氏体晶核而长大。当相变温度高时只有较大尺寸的晶胚成

为晶核 ,所以形成马氏体数量少 ,而在相变温度较低时 ,更小尺寸的晶胚亦能作为马氏体晶核 ,

所以马氏体相变数量增加 ,有效晶核数仅与温度有关。

第二类材料在高温条件下进行马氏体相变。这类材料的 T T T 曲线具有 C 型曲线特点。如

图 8 21 ( b) 所示 ,这种形成的马氏体称为等温马氏体。等温马氏体相变速率比变温马氏体低 ,

但相变过程中马氏体片的界面移动速度与变温马氏体一样快。等温马氏体量的增加是依靠新

晶核形成和长大 ,有效晶核数随温度和时间改变。相变速率按慢 — 快 — 慢的规律进行 , 如

图 8 21 ( b) 所示。相变后期速率变慢是由于原始相体积减少 ,同时原始相被马氏体分割成小

块 ,新生成马氏体片尺度减小之故。

图 8 21  两类不同合金的马氏体相变动力学曲线

(a ) 变温马氏体  T1— 在 Ms 以下较高温度 ,  T2— 在 Ms 以下较低温度 ;

( b) 等温马氏体  1— 在转变最快的温度 ,  2— 在较高或较低温度    

在一些马氏体相变中 ,一片马氏体的相变可以以相变应力诱发另一片马氏体的形核 ,形成

链锁反应 ,形成一系列“之”字形马氏体片 ,称为爆发型马氏体。

§8 .5 .2  多晶型转变

从结构特点上看 , 多晶型转变中代表性的相变分为两类 , 第一类称为位移型相变

(Displacive Tran sformaiton) ,第二类称为重构型相变 ( Reconstructive T ransformation )。两类

相变都不伴随原子长程扩散 ,但前者在相变时沿特定的晶向和晶面原子整体产生有规律的相
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对位移 ,原子作这种有限的相对位移中 ,原有化学键不断裂 ,配位数不改变 ,只是键角转动 ,键

长伸缩 ,新相与母相间存在明显的晶体学位向关系 ,如图 8 22 ( b ) , (c) 所示。相变激活能较小。

与马氏体相变不同的是 ,位移型相变只产生少量相对位移和少量晶格畸变 ,而马氏体相变以晶

格畸变为主 ,原子间的相对位移较前者大 ;重构型相变时必须有部分化学键断裂 ,或称为多面

图 8 22  位移型相变与重构型

相变的二维示意图  

体之间的重构 ,部分原子的配位数也随之改变 ,

相变前后结构差别较大 ,如图 8 22 ( d)所示 ,图

中相当于把原结构拆成许多小单元 ,重新组合

形成新的结构 , 新相与母相间没有明显的位向

关系。重构型相变激活能大 , 转变较难发生 , 常

常使高温相有残留到低温的倾向。

图 8 23所示是BaTiO3 由低温到高温的相

变 ,在 - 80 ℃ 附近由三方晶系转变为斜方晶

系 ; 5 ℃以上又由斜方晶系转变为四方晶系 ;居

里温度为 120 ℃ ,高于 120 ℃又由四方晶系转

变为立方晶系 ;此后一直升温到 1 460 ℃ 再转

变为六方晶系。像这样从低温到高温或高温到

低温依次发生晶体结构不同的相变称为逐级相

变。前三种转变都属于位移型相变 , 由三方 →

斜方→ 四方晶系转变时 ,都有体积膨胀 ,面四

方→ 立方转变时有少量收缩。但相对介电常数

随温度升高却不断增加。需要指出的是 ,三方晶

系沿原立方系的〔111〕、斜方晶在〔110〕及四方

晶在〔001〕方向上产生自发极化。而立方晶中 ,

Ba2 + 位于立方晶格中心 , O2 - 位于晶棱中心 ,

Ti
4 +
位于顶点。Ti离子电荷多 ,尺寸小 ,因此在

极化方向引起微小位移。由于原子在特定方向

上微小位移产生的相变会引起晶体对称性的变化 ,所以也被称为结构相变。正因为这几个晶体

结构都出现自发极化特征 ,所以 BaT iO3 具有高的介电常数。

一般来说位移型相变具有以下规律 ,高温稳定型的结构开放 ,即体积较大、密度较低、热容

较高、对称性高 ,如图 8 22( a) 所示 ,而低温稳定型则与此相反 ,如图 8 22( b) , (c ) 所示。所以

从低温稳定型向高温稳定型相变时 ,通常都有体积膨胀。但对有些晶体不适用 ,例如 ZrO2 由低

温稳定的单斜系过渡到高温稳定的四方晶时体积明显收缩。

BaT iO3 在 1 460 ℃ 由立方晶转变为六方晶是重构型相变 ,但当降温速度较快时 ,这种六

方结构往往不能转变为立方结构 , 甚至在 130 ℃ 以下也不能转变为具有铁电性能的各种结

构。所以 BaT iO3 烧结中切忌超过 1 460 ℃。在石英晶体的各种高温稳定之间 ,也会出现这种重

构相变 ,如β 石英← —→
867 ℃
γ 鳞石英← —→

1 470℃
β 方石英。从上述重构型相变中 ,虽然结构单元都

是硅氧四面体 ,但四面体与四面体之间的组合却有很大差别。从β 石英→γ 鳞石英→β 方石

英 ,配位间隙越来越大 ,结构也越来越开放。
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位移型相变激活能小 ,相变速率快 ,而重构型相变需要较高的激活能 ,相变需要一个相对

较长的时间。位移型相变以协同型切变方式进行 ,不存在原子扩散 , 但重构型相变严格地讲原

子虽不作长程扩散 ,但仍是一个扩散型相变。

图 8 23  Ba TiO3 的相对介电常数与温度及晶体结构的关系

习   题

1. 试用经典形核理论计算在固态相变中 , 由 n个原子构成立方体晶核时 , 新相的形状系

数η。

2. 在规则熔体α中析出β的总驱动力ΔG可近似表达为

ΔG = RT [ x0 ln
x0

xe
+ ( 1 - x0 ) ln

( 1 - x0 )
( 1 - xe )

] - 2Ω( x0 - xe )
2

式中  x0———α相中熔质的摩尔分数 ;

xe——— 析出后α相中熔质的摩尔分数。

(1 ) 设 T = 600 K , x0 = 0 .1 , xe = 0 .02 ,Ω = 0 ,使用这一表达式估计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 50 nm 的β相析出 ,计算每立方的α/β总界面的面

积 (设析出物为立方体 ) ;

(3 ) 假如σα/β = 200×10 - 3 J/ m2 ,问 1 m3 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 ( 3) ,问合金还剩多少相变驱动力 ?

3. 固态相变时 , 假设新相晶胚为球形 , 且单个原子的体积自由能变化 ΔGV =

200ΔT/ Tc ( J/ cm
3

) ,临界转变温度 Tc = 1 000 K ,应变能 Es = 4 J/ cm
3

, 共格界面能γ共格 =

40 erg/ cm2 ,非共格界面能γ非共格 = 400 erg/ cm2 ,计算 :

(1 ) ΔT = 50℃ 时 ,临界形核功ΔG*
共格/ΔG*

非共格 之比 ;

(2 ) 若ΔG
*
共格 = ΔG

*
非共格 时 ,求ΔT。

4. 熔质原子偏聚在位错线附近时 , 将使材料在拉伸时出现屈服现象。熔质原子在位错线

—203—



周围偏聚的浓度分布可用 c = c0 exp ( - E/ kT ) 表示。式中 , E为熔质原子和位错线的交互作用

能 , c0 为基体中熔质平均浓度。试计算下列条件下发生熔质偏聚的临界温度。

(1 ) 铁中的碳 , c0 = wC = 0 .000 1 , E = - 0 .5 eV ;

(2 ) 铜中的锌 , c0 = wZ n = 0 .000 1 , E = - 0 .12 eV。

5. 在固态相变过程中 ,假设新相形核率�N和长大速率G为常数 ,则经过 t时间后所形成的

新相的体积分数可用 John son Mehl方程得到 ,即

φ= 1 - exp( - π
3
�NG3 t4 )

已知形核率�N = 1 000/ (cm
3
·s ) , G = 3× 10

5
cm/ s ,试计算 :

(1 ) 发生相变速率最快的时间 ;

(2 ) 相变过程中的最大相变速度 ;

(3 ) 获得 50 % 转变量所需要的时间。

6. 若固态相变中新相以球状颗粒从母相中析出 ,设单位体积自由能的变化为 10
8

J·m
- 3

,

比表面能为 1 J·m - 2 ,应变能忽略不计。讨论表面能为体积自由能的 1 % 时的新相颗粒直径。

复习思考题

1. 什么叫固态相变 ?与液 固相变相比 ,固态相变存在哪些基本特点 ?

2. 分析固态相变的阻力。

3. 分析位错促进相变成核的主要原因。

4. 固态相变的非均匀成核与液 固转变非均匀成核有何不同 ,怎样促使非均匀成核 ?

5. 分析扩散型 (非协同型 ) 转变与非扩散型 (协同转变 ) 转变的主要特征。

6. 连续脱熔和不连续脱熔有何区别 ?试述不连续脱熔的主要特征。

7. 试述 Al Cu合金的脱熔系列及可能出现的脱熔相的基本特征。为什么脱熔过程会出现

过渡相 ?时效的实质是什么 ?

8. 指出调幅分解的特征 ,它与脱熔有何不同 ?

9. 位移型相变与重构型相变有何不同 ?位移型相变与马氏体相变有何不同 ?

10. 试说明脱熔相聚集长大过程中 ,为什么总是以小球熔解 ,大球增大方式长大。
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第九章  复合效应与界面
 

§9 .1  材料复合、增强体及复合效应

§9 .1 .1  复合材料概念、分类及特点

随着航空、航天、海洋等领域的发展 ,对材料提出了许多新要求 ,单一材料满足这种高要求

的综合指标是非常困难的 ,有时是不可能的。但是把两种或两种以上材料复合在一起 ,使之性

能互补 ,互相协调就能满足各种需求 ,这就是复合材料。国际标准化组织将复合材料定义为由

两种或两种以上在物理和化学上不同的物质组合起来而得到的一种多相固体材料。

复合材料的发展是与增强材料发展紧密相关的。早在几千年前人类便用麻、草和泥土砌

墙 ,成为早期原始的复合材料。20 世纪 50 年代 ,玻璃纤维增强塑料 (俗称玻璃钢 )成为第一代

现代复合材料的代表。20 世纪 60 年代发展了碳纤维、SiC 纤维、碳纤维增强树脂便是这一时

期的代表。现在处于研制第三代复合材料时期 ,主要深入研究金属基、陶瓷基、C/ C 复合材

料、混杂复合材料和功能复合材料。

复合材料通常由基体、增强体以及基体与增强体之间形成的界面组成 ,存在多种分类方

法 ,最主要的有以下三种分类 :

(1 ) 按复合效果分为结构复合材料和功能复合材料两大类。前者主要在工程结构中作为

受载构件 ,后者则具有独特的物理特性 ,用做功能器件。

(2 ) 按基体类型分为树脂基或聚合物基复合材料 R MC ( Resin Mat rix Composite )、金属

基复合材料 MMC ( Metal Matrix Composite )、陶瓷基复合材料 CMC ( Ceramic Mat rix Com-

posite )等。

(3 ) 按增强体的形态与排布方式分为颗粒增强复合材料、连续纤维增强复合材料、短纤维

或晶须增强复合材料、单向纤维复合材料、二向织物层复合材料、三向及多向编织复合材料、混

杂复合材料等。

复合材料的显著特征是材料性能的可设计性 ,各向异性及材料和结构一次成型性。工程

中根据特定构件性能要求选择基体、纤维及含量 ,选择复合工艺及纤维排列方式 ,为优化设计

提供了便利的条件。各向异性既是缺点也是优点 ,在产品上我们就是要利用其需要增强方向

的刚度和强度。材料和结构件一次成型 ,避免了繁琐的冷加工和热加工过程。作为结构复合

材料 ,与传统材料相比较有以下优越性 :具有高的比强度和比模量、疲劳性能好、减振性好、高

温性能好等。
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§9 .1 .2  增强体的性能

增强体的种类繁多 ,表 9 1 列出了主要增强体的主要参数。从表中可知增强体的特点是

高强度、高模量。增强体直径较小 ,含有缺陷的几率少 ,所以保持了高强度、高模量的特性 ,用

于航空、航天结构的复合材料的增强体密度一般都低。

表 9 1  增强体的性能参数

生产厂家 商品名及牌号
直径
μm

密度
g/ cm3

抗拉强度
MPa

弹性模量
GPa

E玻璃纤维 9～15 Õ2 ÕÊ. 6 3 232 ã72 0

日本东丽 T 300 碳纤维 7 x1 ¾³. 76 3 500 ã230 G

日本东丽 T 1000 碳纤维 5 x1 ¾³. 82 7 060 ã294 G

日本东丽 M60J 碳纤维 5 x1 ¾³. 94 3 820 ã588 G

3 M 公司 Nextel 480 Al2 O3 纤维 10～12 ì3 ¾³. 05 2 275 ã224 G

日本碳 (株) Nicalon SiC纤维 10～15 ì2 ¾³. 55 2 450～2 940 }167～176 »

美 AVCO SCS 6SiC纤维 140 ¦3 �> 4 000 �400 G

法 SNPE B4 C涂复钨芯硼纤维 140 ¦2 ÕÊ. 5 3 700 ã400 G

美 Kevlar49 芳纶纤维 12 •1 ¾³. 44 1 760 ã62 0

(原 )苏联 APMOC芳纶纤维 1 ¾³. 43 5 000 ã150 G

W丝 13 •19 ìá. 4 4 020 ã407 G

钢丝 13 •7 ¾³. 74 4 120 ã193 G

β SiC晶须 0 �ú. 1～1 3 ¾³. 85 ～70 000 (> 6 000 œ

美杜邦公司 α Al2 O3 晶须 20 •3 ¾³. 95 379 G

§9 .1 .3  复合效应

复合材料具有特殊的复合效应 ,使得复合材料不但基本保持了原有组分的性能 ,还增添了

原有组分没有的性能。

复合效应分为线性效应、非线性效应、界面效应、尺寸效应及各向异性效应。下面分别进

行讨论。

线性效应可细分为平均效应、平行效应、相补效应、相抵效应。

非线性效应可细分为乘积效应、系统效应、诱导效应、共振效应。

以下举例对其中的重要效应简单作一说明。

平均效应又可称为加和效应 ( Mean P roper ties ) ,反映在复合材料的混合定则 ( Rule of

Mixture)中 ,该定则通常用来计算增强材料和基体复合后对某一性质产生的效果 ,即

pc = ∑
N

i = 1

( pi ) nφi (9 1)
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式中  p——— 某一性质 ,例如强度、模量、泊松比、热导、电导等 ;

 pc ——— 复合材料的某一性质 ;

 pi ——— 原始 i材料的某一性质 ;

 φ——— 体积分数 ,∑
N

i = 1

φi = 1 ;

 φi ——— N 种原始材料中第 i 种材料体积分数 ;

 n——— 由实验确定 ,其范围为 - 1 ≤ n≤ 1。

图 9 1  A ,B两种材料优缺点组合图

相补效应 (协同效应 )和相抵效应 (不协同效应 )

往往是共存的 ,如图 9 1 所示。图中给出了 A , B

两种材料组合结果。显然 ,我们要通过原材料的选

择、设计和工艺尽可能得到相补的情况Ⅰ ,尽量避免

情况Ⅳ ,减少相抵的情况Ⅱ和Ⅲ (有时是无法避免

的 )。例如铌酸铅 ( PbNb2 O6 )大体是最好的水声换

能器单一材料 , 其优值也不过是 2 000 × 10 - 1 5

m
2
/ N。然而把钛酸铅 ( PZT )压电陶瓷 (其优值仅为

2 000×10 - 1 5 m2/ N)与高分子聚合物复合起来 ,其优

值可高达 200 000×10 - 15 m2 / N ,是 PZT 陶瓷的 1 000 倍以上 ,这个数值是任何单一材料都难

以达到的 ,充分体现了相补效应。

混杂复合材料 ( H ybrid Composite )是最能体现相补和相抵效应的。混杂复合材料是由两

种 (或两种以上 )纤维增强同一基体 (或两种相容的基体 ) ,混杂复合而成的材料。也可以看做

两种或两种以上单一复合材料混杂复合而成的材料。它可以是两种纤维增强同一基体 ,也可

以是颗粒和纤维增强同一基体 ,长纤维和短纤维增强基体 ,如此等等。

混杂复合材料会产生混杂效应 ,它是与单一复合材料相比较而言的。广义地说 ,混杂效应

是指混杂复合材料的某些性能偏离按混合定则计算结果的现象 ,向增加方向 (性能改善 )偏离

的情况称为正混杂效应 (相补效应、协同效应 ) ,向减少方向 (性能下降 )偏离的情况称为负混杂

效应 (相抵效应、不协同效应 )。由于有多种性能 ,在混杂效应中 ,不可能全部是正混杂效应 ,也

不可能全部是负混杂效应 ,最现实的是某些性能出现正混杂效应 ,另一些性能出现负混杂效

应。只要设计的复合材料中我们关心的性能得到改善 ,而负混杂效应相应的性能能够容忍时 ,

这种混杂复合材料仍然是成功的。

混杂复合材料在改善材料韧性方面和抗疲劳性能方面取得了相当成功的效果 , 例如

ARALL混杂复合材料是芳纶增强铝和树脂的按层混杂复合材料 ,其强度比 2403 T3 铝合金

高 ,其疲劳性能更好。

在非线性效应中 ,乘积效应 ( Product Proper ties )又称为传递特性 ,交叉耦合效应。其用

途最引人注目。例如对材料作 X输入时输出为 Y ,即一种转换功能材料 Y/ X(如磁场/ 压力的

换能材料 ) ;而 Y 又作为另一种材料的第二次输入 ,产生输出 Z ,即为另一种换能材料 Z/ Y (如

电阻/ 磁场转换材料 )。两种材料复合得出一新的机能材料 ,即 Y/ X· Z/ Y = Z/ X (即电阻/ 压

力转换材料 )。乘积效应对开发新型功能材料指出了方向 ,因为这种效应不仅仅比单一材料获

得很强的性能 ,甚至还可利用它创造出任何单一材料都不存在的新的功能效应。例如把钴铁

氧体 ( CoFe2 O4 )的微粉和钛酸钡 ( BaTiO3 )铁电微粉复合 ,利用钴铁氧体在磁场中的磁致伸缩
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产生应力 ,应力传递到钛酸钡微粉上 ,通过钛酸钡的压电效应把应力转变成电势 ,从而完成磁

和电之间的变换。这种复合材料的磁电效应是目前最好的单晶材料的 100 倍。

表 9 2 列出了几种复合材料的传递特性。传递过程不仅适于上述的二重过程 ,还适于三

重和三重以上的过程。

表 9 2  复合材料传递特性实例

Y/ X(状态 1) Z/ Y (状态 2 ) 传递特性 ( Z/ X)

磁场/ 压力 电阻变化/ 磁场 压力电阻效应

电场/ 压力 发光/ 电场 (电光亮度) 压力光亮度

应变/ 磁场 电场/ 应变 磁电效应

应变/ 磁场 电阻变化/ 应变 磁电阻效应

应变/ 磁场 复折射/ 应变 磁感应折射

应变/ 电场 磁场/ 应变 电磁效应

磁场/ 光 应变/ 磁场 应变/ 光

电场/ 光 应变/ 电场 应变/ 光

电场/ 光 光/ 电场 波长变换

同位素 导电性/ 光 放射线诱起电导

系统效应的机理尚不清楚 ,但已有事实证明其存在 ,例如彩色胶片系由红、黄、蓝三种感光

层复合而成 ,其结果却是五彩缤纷的画面 ,又如复合涂层会使材料表面硬度大幅度提高 ,远远

超过按混合定则的估算值 ,表明了其中应有构成系统的物理效应。

诱导效应也是从实验中发现的 ,如增强体的晶形会通过界面诱导基体结构改变而形成界

面层相。

至于共振效应 ,两个相邻物体在一定条件会发生共振是众所周知的。

非线性效应中除乘积效应已被少量用于功能复合材料外 ,其他三种效应尚未能进行深入

研究开发 ,但这些效应已可能在不知不觉中对复合材料已发生了一定作用。因此有待于深入

研究。

复合材料的界面效应可归纳为 6 种 :

(1 ) 阻断效应  起到阻止裂纹扩展 ,中断材料破坏 ,减缓应力集中等。

(2 ) 不连续效应  在界面上引起的物理性质的不连续性和界面摩擦出现的现象 ,如电阻、

介电特性、磁性、耐热性、尺寸稳定性等。

(3 ) 散射和吸收效应  光波、声波、热弹性波、冲击波等在界面产生的散射和吸收 ,如透光

性、隔热性、隔音性、耐冲击性等。

(4 ) 感应效应  在界面产生的感应效应 ,特别是应变、内部应力和由此而引起的现象 ,如

弹性、热膨胀性、抗冲击性和耐热性的改变等。感应 (或诱导 )可以是一种物质 (通常是增强物 )

的表现结构使另一种 (通常是聚合物基体 )与之接触的物质的结构由于诱导作用而改变。

(5 ) 界面结晶效应  基体结晶时 ,易在界面上形核 ,界面形核诱发了基体结晶。

(6 ) 界面化学效应  基体与增强材料间的化学反应 ,官能团、原子分子之间的作用。
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界面效应既和界面结合状态、形态和物理、化学等特性密切相关 ,也和界面两侧材料的浸

润性、相容性、扩散性等密切相关。这些问题迄今为止仍在研究探索中。正是由于界面效应的

存在 ,导致复合材料各组分间呈现出协同作用。

从复合材料结构单元和尺度上讲 ,把增强颗粒尺度为 1～50μm 的称为颗粒增强复合材

料 ,把 0 .01～1μm 尺度增强的称为分散强化 (弥散强化 )复合材料。而把亚微米至纳米级称

为精细复合材料 ,其强化原理各不相同。

功能材料有时要在微米至纳米级上进行复合。首先因为在电、磁、声、光等领域中 ,功能材

料的使用频率越来越高。电磁波和弹性波在媒质中传播时的波长非常小 , 仅为 500～

5 000 nm。如果复合单元本身及其间隔大于激励波长λ时 ,那么波在材料中传播时将产生严重

的散射或反常谐振 ,严重影响波的传播。在这种情况下 ,复合材料的优点难以发挥。只有当尺

度远小于激励波长λ时 ,才能发挥复合结构所提供的优越性能。也就是说 ,材料的复合尺度应

该在 5～500 nm 左右 ,实际上就是微米复合材料或纳米复合材料 ,二者都可统称为精细复合

材料。

精细复合材料的出现是与低维材料的发展息息相关。当材料的尺度进入到亚微米时 ,块

状材料热力学统计平均规律开始失效 ,热力学尺寸效应显露出来了。当材料的尺度进一步下

降到纳米尺度时 ,量子尺寸效应变得突出起来。热力学尺寸效应和量子尺寸效应都使材料性

能发生剧烈的变化。当然 ,低维材料在精细复合结构中的界面效应和耦合效应究竟还能出现

什么现象 ,将来能得到什么应用是十分诱人的。

复合材料中第二相尺寸小于某一临界值时 ,就会发生与大尺寸第二相不同的行为。光学

特性的计算结果表明 ,透光性陶瓷光的透过率随第二相尺寸而发生变化 ,在同样体积分数下 ,

随第二相尺寸的减小 ,光的透过率和传播距离都增加。当第二相尺寸与光的波长相比充分小

时 ,即使第二相的体积分数达 50% ,也能制出透光性好的光学材料。

用于增强的纤维强度离散性多为韦布尔 ( Weibull )分布形式。其中纤维强度两参数的

Weibull分布为

F(σ) = 1 - exp( - αLσβ) (9 2)

式中  F(σ) ——— L长纤维在应力不超过σ时的破坏概率 ;

   α——— 尺度参数 ;

   β——— 形状参数 ,α和β均为可由实验测出。

纤维平均强度为

珋σ= (αL ) -
1
βΓ(1 + 1
β

) (9 3)

式中  珋σ———纤维平均强度 ;

 Γ———伽玛函数。

从以上公式可知 ,纤维破坏概率和纤维平均强度都与纤维的长度 L有关。用纤维增强的复

合材料的性能不仅与纤维的长度有关 ,与纤维的长径比
L
d
也有关 ,还与复合材料板的厚度有

关。这些都是复合材料尺寸效应的体现。

关于复合材料的各向异性效应是非常容易理解的 ,显然纤维方向的强度比与其垂直的横

向强度要高。无论从力学性能、物理性能和化学性能 ,复合材料均能体现出各向异性 ,它可以从
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零维到三维按设计改变所需要的各向异性。

【例题 9 .1 .1】  有一钢丝 (直径为 1 mm) 包覆着一层铜 (总直径为 2 mm) ,请问此复合材

料的热膨胀系数为多少 ?已知钢的弹性模量 Est = 205 GPa,铜的弹性模量为 EC u = 110 GPa;

它们的膨胀系数分别为αst = 1 .1× 10
- 6

/ ℃ ,αC u = 17× 10
- 6

/ ℃。

解  在无荷重的情况下 ,此复合材料中 (Δl/ L) s t = (Δl/ l) C u ,且受力 FC u = - Fst。若Δt =

1 ℃ ,则有

Ast = π( d
2

)2 = (π/ 4 ) ( 0 .001 m)2 = 0 .8× 10 - 6 m2

AC u = π( d
2

)2 = (π/ 4 ) ( 0 .002 m)2 - 0 .8× 10 - 6 m2 = 2 .4× 10 - 6 m2

(Δl/ L ) st = (Δl/ L) C u

[αΔt + ( F/ A)/ E] st = [αΔt + ( F/ A)/ E] C u

( 1 .1× 10 - 6 )× 1 +
Fst/ ( 0 .8× 10 - 6 m2 )
205× 10

9
N/ m

2
×

= ( 17× 10 - 6 )× 1 +
- Fst/ (2 .4× 10 - 6 m2 )

110× 10
9

N/ m

Fst ≈ 0 .61 N  (在加热时受拉力 )

FC u ≈ - 0 .61 N  (在加热时受压力 )

当Δt = 1 ℃时 ,

(Δl/ L) C u = (17× 10 - 6/ ℃× 1℃ ) +
- 0 .61 N/ (2 .4× 10 - 6 m2 )

110× 10
9

N/ m
2 = 15× 10 - 6/ ℃

即复合材料的热膨胀系数为

珔α = 15× 10 - 6 ℃

注 :该膨胀系数不会因钢的种类不同而有大的变化。

【例题 9 .1 .2】  参考上题中的复合材料。已知钢的屈服强度为 280 M Pa,铜的屈服强度为

140 MPa。

(1 ) 如果该复合材料受到拉力 ,请问何种金属先行屈服 ?

(2 ) 在不发生塑性变形的情况下 ,该复合材料能承受的最大拉伸负荷为多少 ?

(3 ) 该复合材料的弹性模量为多少 ?

解  由上题知 ,

Ast = 0 .8× 10 - 6 m2 ,  AC u = 2 .4 × 10 - 6 m2

Est = 205 GPa ,  EC u = 110 GPa

两种金属的弹性应变ε必定相当。

(σ/ E) st =εst = εC u = (σ/ E) C u

σst = σC u (205 000 MPa)/ (110 000 MPa) = 1 .86σC u

(1 ) 由于应力之比为 1 .86 ,故当钢受应力为 140 M Pa时 ,铜受应力也为 140 MPa ,因此 ,铜

将先行屈服。

(2 ) 最大拉伸力为

     F总 = FC u + Fst =

( 140× 106 N/ m2 ) × (2 .4× 10 - 6 m2 ) +

( 260× 10
6

N/ m
2

) (0 .8× 10
- 6

m
2

) = 540 N

(3 ) 珚E = (φE ) st + (φE ) C u =
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0 .25× ( 205 000 M Pa) + 0 .75× ( 110 000 M Pa) = 130 000 M Pa

§9 .2  复合材料增强原理

复合材料是在复合思想指导下进行创新、改进和发展的 ,使历史上通过盲目多次试验研制

材料的老路得到了改进。对复合材料进行设计、使用、性能预测都要用到增强原理。本节着重介

绍这些较成熟的原理。

§9 .2 .1  复合思想

9 .2 .1 .1  仿生思想

生物体中有许多结构合理、性能优良的天然复合材料 , 如木材、竹子、骨骼、贝壳、牙齿等。

木材是木纤维和木质素复合而成 ,沿径向分布着一层层韧性的年轮 ,把强度好而韧性差的纤维

增强体分割成小区 ,从而有助于弯曲变形 ,可抵抗大风而不易折断。骨骼内层是骨松质 ,外层是

骨密质 ,骨密质也是由骨纤维与骨质素复合而成的。这些生物结构给我们以极大的启示 ,应当

研究、仿效和借鉴。

9 .2 .1 .2  绿色材料思想

复合材料制造时就要考虑材料本身是否会造成环境污染 ,能否回收再生。复合加工过程也

要考虑到是否会造成环境污染。

9 .2 .1 .3  充分利用协同效应思想

前已述及 ,协同效应 ( Synergetic Effect ) 或正混杂效应 ( Positive H ybrid Effect ) 用一句简

单的话可概括为两种或多种因子组合作用效果大于两种或多种因子单独作用效果之和。从具

有协同效应的复合材料来看 ,它应当是宏观复合、细观复合、微观复合、纳米复合和原子、分子

级的多层次协同融合。复合材料的设计应遵循这一思想。

9 .2 .1 .4  智能材料思想 ( In telligen t Materials)

材料应对环境变化 ,自身变化及外界激励能作出自适应的或智能的反应 ,进一步能顺应环

境效果 ,能够有自诊断、自修复或自增强能力。为此 ,光纤、形状记忆合金、功能陶瓷和电流变体

等在复合材料中得到了应用。

除上述指导思想外 ,复合材料还应吸收功能梯度概念 ,混杂概念及纳米级复合概念等。

§9 .2 .2  复合材料增强原理

复合材料中各结构单元所起的作用是不同的 ,基体主要用于固定和黏附增强体 ,并将所受

的载荷通过界面传递到增强体上 ,当然自身也承受少量载荷。基体还能起到类似隔膜的作用 ,

将增强体分隔开来。当有的增强体发生损伤或断裂时 ,裂纹不致从一个增强体传播到另一个增

强体。在复合材料的加工和使用中 ,基体还能保护增强体免受环境的化学作用和物理损伤等。

从增强体在结构复合材料中主要用来承担载荷角度看 ,通常要求增强体具有高强度和高模量。

增强体的体积分数 ,与基体的结合性能对复合材料的性能起着很大的影响。增强体、基体和界

面共同作用下可以改变复合材料的韧性、抗疲劳性能、抗蠕变性能、抗冲击性能及其他性能。界

面能起到协调基体和增强体变形的作用 ,通过界面可将基体的应力传递到增强体上。基体和增

强体通过界面发生结合 ,但结合力的大小应适当 ,既不能过大 ,也不能过小。结合力过大会使复
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合材料韧性下降 ,结合力过小起不到传递应力的作用 ,容易在界面处开裂。

对于先进陶瓷基复合材料来说 ,基体已有足够的强度 ,增强体与基体强度相比不像金属基

和树脂基复合材料那样差别大 ,但陶瓷基体固有的缺点是太脆 ,因此陶瓷基复合材料主要目的

是增韧补强。而金属基和树脂基复合材料主要是增强补韧。按照增强体的种类和形态可以把结

构复合材料分为三类 ,即弥散增强型、粒子增强型和纤维增强型。下面分别作以讨论。

9 .2 .2 .1  弥散增强型

弥散增强主要是针对金属基体 ,外加入颗粒尺寸小 ,而不是脱熔沉淀出的第二相。加入的

都是硬质颗粒 ,如 Al2 O3 , TiC, SiC 等。这些弥散于金属或合金中的颗粒 ,可以有效的阻止位错

的运动 ,起到显著强化作用。因此 ,其强化机理与脱熔沉淀类似 ,基体仍是承受载荷的主体。正

因为这些外加质点不是相变脱熔产生的 ,随着温度的升高仍可保持原有的尺寸 ,所以其增强效

果在高温仍能保持较长的时间 ,使复合材料的抗蠕变性能 , 持久性能明显优于基体合金。为了

使弥散增强效果最佳 ,要求加入的质点坚硬、稳定并与基体不产生化学反应 ,其尺寸、形状和体

积分数及与基体的结合都应加以考虑。

据第 6 章位错绕过机制 ,若质点间距为 Dp ,复合材料产生塑性变形时 ,剪应力应为复合材

料的屈服强度 ,即

τy = Gm b/ Dp (9 4)

式中  Gm ——— 基体剪切模量 ;

  b——— 柏氏矢量的模。

基体的理论断裂强度约为 Gm/ 30 ,基体的理论屈服强度约为 Gm/ 100 ,它们分别为位错运

动所需要剪应力的上限和下限。代入式 ( 9 4) 后 ,可得到增强作用质点距离 Dp 的上、下限分别

约为 0. 3μm 和 0. 01μm。

如果质点直径为 dp , 体积分数为φp , 质点呈弥散均匀分布 , 根据体视金相学 , 则有如下

关系 :

Dp =
2
3

dp
2
/φp

1
2

( 1 - φp ) (9 5)

代入式 (9 4 ) 可得复合材料的屈服强度τy 为

τy = Gm b/
2
3

dp/ φp

1
2

(1 - φp ) (9 6)

可见 ,质点尺寸越小 ,体积分数越高 ,强化效果愈好。但过高的φp 在工艺上难于实现 ,还要

牺牲材料的韧性为代价 ,所以一般φp = 0 .01 ～ 0 .15 , dp = 0 .1 ～ 0 .01μm。

弥散强化合金的代表是 SP A 型 ,例如 Al + Al2 O3 ,由于球磨铝粉表面就有氧化物 ,厚度

10 nm , 然后粉末经真空退火、脱脂、冷压、烧结和热挤压制成材料。由于强化相为氧化物 ,因此

也称为 ODS合金。以后又发展了 TDNi, TDNiCr弥散强化合金 ,实际就是 Ni或 NiCr基体上加

入尺寸为球形 , dp = 20～ 35 nm的氧化钍。20世纪 70年代是在基体中加入 Y2 O3 ,近年来美国

制成了 Al2 O3 弥散强化 Cu合金复合材料 ,它是先将 Cu Al合金用气体雾化成粉末 ,使其内部

氧化产生 Al2 O3 ,再挤压成制品。得到的含 Al2 O3 质量分数为 0. 002% ～ 0 .011% 的材料 ,其室

温导电率为纯 Cu 的 85 % ～ 92%。这种合金的特点是高温长时间加热也不产生再结晶和晶粒

长大 ,高温下保持着一定的硬度、强度和抗蠕变性。
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9 .2 .2 .2  粒子增强型

在金属基体中加入粒子进行增强与弥散强化的最大不同点是粒子的尺寸 , 粒子的尺寸为

1 ～ 50μm。其他参数粒子间距为 1～ 25μm ,体积分数为 0 .05 ～ 0 .5。这种复合材料的粒子也

可承担一部分载荷 ,基体仍承担主要载荷 ,通过粒子约束基体变形达到强化的目的。原则上加

入的粒子仍然为坚硬的 ,几何形状也可以是任意的 ,但一般基本以几何对称形状居多。

在树脂基体中加入的粒子 (也称填料 ) 种类很多 ,尺寸与金属基复合材料类似 ,但共同特

点是粒子具有亲水表现。粒子的化学成分、来源、制备方法、晶型、颗粒形状、颗粒度、粒度分布、

比表面积、表面结构、杂质含量皆是影响复合材料性能的因素 , 填料有碳酸盐、酸酸盐、碳素和

金属粒子等。很多粒子都是极性很强的固体颗粒 ,极性较强的树脂基体与无机填料粒子有较强

的结合力 ,填料可对基体有补强作用。当材料出现裂纹时 ,填料粒子可在两个裂纹面起到架桥

的作用。热固性树脂交联密度高 ,通常较脆 ,但极性较强 ,可以用无机填料补强。无机填料与无

极性或弱极性的聚乙稀、聚丙稀等树脂基体的结合力小 ,粒子加入后反而会使冲击强度大幅度

下降 ,不宜采用。为了增强无机填料与基体之间的结合力 ,常用偶联剂对填料表面处理 ,偶联剂

对极性基体和无极性基体均适用。偶联剂用量约为复合材料量的 1%。偶联剂具有两性结构 ,

分子中一部分基团可与无机填料表面的化学基团反应 ,形成强的化学结合 ,另一部分可与树脂

有很好的相容性或与树脂中的化学基团相互作用 ,从而起到把两种性质、大小不同的材料牢固

结合起来的作用。

粒子增强复合材料的性能与增强体和基体的比例有关 ,某些性能只取决于各组成物质的

相对数量和性能 ,复合材料的密度可用混合定则足够精确的描述 ,即

ρc = ρpφp +ρmφm

式中  ρc ,ρp ,ρm ——— 分别表示复合材料、粒子和基体的密度 ;

  φp ,φm ——— 分别代表复合材料中粒子和基体的体积分数。

【例题 9 .2 .1】  假如在镍中加入质量分数为 0. 02 的 ThO2 , 每个 ThO2 颗粒的直径为

100 nm , 已知 ThO2 及 Ni 的密度分别为 9 .69 g/ cm
3
及 8 .9 g/ cm

3
。试计算 1 cm

3
中有多少

颗粒。

解  ThO2 的体积分数φT hO
2
为

φT hO
2

= 2/ 9 .69
2/ 9 .69 + 98/ 8 .9

= 0 .018 4

1 个 T hO2 颗粒的体积为

VT ho
2

= 4
3
πr3 = 4

3
π( 0 .5× 10 - 5 cm)3 = 0 .52× 10 - 15 cm3

1 cm3 ThO2 颗粒的个数为

nT hO
2

=
0 .018 4

0 .52× 10
- 1 5 = 35 .4× 101 2 个

【例题 9 .2 .2】  某电接触器件是银 钨复合材料制成的 ,其生产过程是首先制成多孔的钨

粉末冶金坯料 ,然后将纯银渗入到孔洞中去。在渗银之前 , 钨压坯的密度为 14. 5 g/ cm3。试计

算孔洞的体积分数及渗银之后坯料中银的最终质量分数。已知纯钨及纯银的密度分别为

19. 3 g/ cm
3
及 10 .49 g/ cm

3
。假定钨压坯很薄并全为开气孔。

解  由 ρc = φWρW +φ孔 ρ孔

孔洞密度ρ孔 显然为零 ,于是
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φ孔 = 1 - φW = 1 - 14 .5
19 .3

= 0 .25

银在渗入后质量分数为

wA g =
0 .25× 10 .49

0 .25× 10 .49 + 0 .75× 19 .3
= 0 .153 %

对于刚性好的粒子增强复合材料 ,其弹性模量随粒子的体积分数增加而增加 ,目前已导出

计算这种复合材料弹性模量的许多计算公式 ,常用的有上限和下限弹性模量关系表达式 ,即

上限值 Ec = Emφm + Epφp (9 7)

下限值 Ec =
Em Ep

Epφm + Emφp
(9 8)

式中  Ec , Em , Ep ———分别为复合材料、基体及粒子的弹性模量 ;

   φm ,φp ———分别为复合材料中基体及粒子的体积分数。

在许多情况下试验值在上限和下限公式计算结果之间 ,但当基体受力较大时 ,试验值可能

超出上下限。上下限给的范围还是较大的 ,实际意义不够大 ,在实际使用中给出了许多更复杂

的方程式 ,但无通用性 ,仅能适用于特定的某些系列粒子增强复合材料。

研究发现 ,粒子复合材料与纤维复合材料不同 ,其体积分数φp 对复合材料弹性模量影响

并非呈线性关系 ,如图 9 2 所示 ,在一定范围内粒子φp 增加时 ,其表观弹性模量增加不大。只

有当粒子体积分数增加到一定程度时 ,其模量才大幅度增加。其原因可能是φp 小时 ,离子彼此

被基体隔开 ,对复合材料弹性模量影响较小 ,当φp 到一定程度时 ,粒子相互连接 ,这时增加粒

子数影响就大。不过一般粒子复合材料很难达到这样的体积分数。

图 9 2  颗粒增强复合材料与连续纤维

增强复合材料的弹性模量比较   

粒子增强复合材料的强度可分作两种情况进行

讨论 ,一种是适于基体为晶体结构的复合材料 ,另一

种适于任意基体材料。

对于基体为晶体结构的复合材料 , 当大的粒子

存在于基体之上时 ,位错在不能绕过粒子的情况下 ,

位错滑移到基体一粒子界面上受阻塞积 , 约束了基

体变形 ,并在粒子与基体界面上产生应力集中 ,领先

位错受力σi 为

σi = nσ (9 9)

式中  σ———名义应力或平均应力 ;

 n———塞积的位错数。

根据位错理论

n = σ
2

Dp/ Gm b ( 9 10)

设粒子理论破坏的应力为 Gp/ 30 , Gp 为粒子剪切弹性模量。当粒子破坏时 ,位错得以运动 ,引起

变形 ,此时的应力σ记为屈服强度σy ,则有

σi =
Gp

30
= σ

2
y Dp/ Gm b ( 9 11)

由此可得 σy = Gm Gp b/ 30 Dp ( 9 12)

将式 (9 5 ) 代入可得
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σy =
3 Gm Gp bV1/ 2

p

30 2 dp (1 - φp )
( 9 13)

从上式可知 ,粒子直径 dp 越小 ,体积分数φp 越高 ,则复合材料强度越高 ,粒子对复合材料的增

强效果越好。

对于基体是非晶体或晶体的复合材料 ,其强度计算过程复杂 ,这里只给出结果。在界面无

结合或结合差时 ,粒子增强复合材料的强度σcu 为

σcu = 0 .83 pαφp + Kσm u (1 - φp ) ( 9 14)

式中  p——— 粒子通过界面受基体的正压力 ;

 α——— 基体与粒子间的摩擦因数 ;

 σm u——— 基体抗拉强度 ;

 K———由于界面无结合加入粒子时基体强度降低因数约为 0 .7～ 1 .0 , K = a + b d -
1
2p ,

a, b为常数。

实际上界面未结合的不能称之为复合材料 ,但由于制作材料加入粒子后 ,由于基体与粒子

热膨胀系数的不同或是其他原因 ,在界面上总能形成对粒子的正压力 p;又由于粒子与基体表

面粗糙度不同 ,基体受力变形时 ,受到粒子与基体间摩擦力的限制 ,也能使基体得到强化 ,不过

作用不明显。从上式可知 ,φp 一定时 , 复合材料的强度随粒子直径的增大而降低 (通过 K)。在

基体和粒子界面未结合时 ,可通过提高二者之间的摩擦因数α及正压力 p 来提高强度。

当基体与粒子界面有黏结时 ,其复合材料强度σcu 可表示为

σcu = (σa + 0 .83τm )φp +σa S( 1 - φp ) ( 9 15)

式中  σa ——— 界面黏结强度在外力方向所允许的最大应力 ;

 τm——— 界面剪切强度 (可假设等于基体剪切强度τm u ) ;

 S——— 材料破坏时基体内平均应力与σa 的比值 ,应力集中因数。

式中第一部分为粒子能够承载部分 ,第二部分为基体承载部分 ,说明粒子也能分担部分载

荷 ,与弥散强化截然不同。该式还说明 ,界面黏结强度对复合材料性能影响明显 ,因为已有实验

证明了一种复合材料在界面无黏结时粒子承受的应力为 8. 8 M Pa, 而在结合时却能承受

72 M Pa, 大大地分担了基体承载。

对碳素材料和陶瓷材料用粒子增强时 ,已经得出了不同粒子尺寸增韧、增强效果及多层次

尺寸复合的协同效应。不同相之间的几何形态、尺寸效应以及增强粒子的最优分布与配比设计

对复合材料性能影响很大。凡是要经过烧结配料时应特别注重这一问题。加入的粒子直径不能

过小 ,过小从力学观点不易产生效果 , 但过大时由于复合中产生的残余应力会出现自发微裂

纹 ,其最大的临界尺寸为 100μm。对高性能陶瓷材料 ,一般增强颗粒选在 0. 1～ 100μm粒径范

围内为好。烧结后粉料粒子会长大 ,一般不易预测烧结后粒径的大小。可根据经验规律 ,烧结后

粒径约为原始粒子直径的 2～ 6倍。图 9 3为圆形粒子大小配合图。图中黑色球为加入的粒子 ,

白色球为基体粉料。可见在烧结配粒中 ,为了得到致密和性能优良的最终产品 , 增强粒子直径

与基体粒径应适当搭配并均匀分布。例如 , 在 SiC 增强 Si3 N4 材料中 , 计算出 Si3 N4 粒径为

0. 5μm ,β SiC粒径为 0 .07μm ,绕结后 SiC粒径为 0 .14～ 0 .21μm , Si3 N4 为 1～ 3μm。计算

得 SiC 体积分数最优的配合比为 19% ,表 9 3 列出了试验结果。从表可知 ,若按最佳粒径体积

分数配比 ,弯曲强度由无增强粒子的 853 M Pa提高到最佳体积分数为 20% 的 1 055 MPa ,提
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高了 24%。但是若用非最佳粒径配比时 ,强度反而下降 ,如 SiC为 3 .7μm , Si3 N4 为 7μm时 ,弯

曲强度降低到 700 MPa以下。

图 9 3  粒径配比分布模型图

●— 加入的粒子 ;  ○— 基体粉料

表 9 3  不同体积分数纳米粒子 SiC(0 .07μm ) 增强 Si3 N4 (0 .5μm) 的性能

SiC 体积分数
1

弯曲强度
MPa

KⅠC

MPa·m1/ 2
维氏硬度

GPa

0 �853 27 ÕÊ. 4 16 ëà. 7

0 ��. 05 887 28 ÕÊ. 0 17 ëà. 3

0 ��. 10 940 28 ÕÊ. 5 18 ëà. 0

0 ��. 20 1055 27 ÕÊ. 6 21 ëà. 0

9 .2 .2 .3  纤维增强型

(1 ) 连续纤维增强原理  混合定则可很好地描述和预测复合材料的某些性能。若纤维在

基体中呈单向均匀的排列 ,则沿纤维方向复合材料的性能可表示为

Pc = Pfφf + Pmφm ( 9 16)

式中  P——— 某一性质 ,例如强度、弹性模量、泊松比、密度、导热性、导电性、应力、导磁率、比

热等。

 Pc ——— 复合材料的某一性质 ;

 Pf ——— 增强材料的某一性质 ;

 φf ——— 增强材料的体积分数 ;

 φm ——— 基体体积分数。存在φf +φm = 1 这种关系。

应该注意到密度和比热用上式计算并无方向性。

【例题 9 .2 .3】  在玻璃纤维增强尼龙复合材料中 , E玻璃纤维体积分数为 0. 3。E玻璃和

尼龙的弹性模量分别为 72. 4 GPa和 2 .76 GPa ,求纤维承载占复合材料承载的分数。

解  若界面结合良好 ,则复合材料受力后的应变应与基体和纤维应变相等 ,即

εc =
σc
Ec

= εm =
σm
Em

= εf =
σf
Ef

于是
σf
σm

=
Ef

Em
= εf =

72 .4 GPa
2 .76 GPa

= 26 .25

纤维承载所占分数为

φ =
σf
σf +σm

=
1

1 +
σm
σf

=
1

1 + 1
26 .25

= 0 .96
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说明几乎所有载荷都由纤维承受。

这些公式都能精确的描述各性能。对于结构材料主要考虑其力学性能 ,以下重点讨论这一

问题。

复合材料制造中 ,难免造成纤维的部分损伤 ,与基体结合也有缺陷 ,排列方向性也可能不

够理想。考虑这些因素 ,工程中为了更准确地计算纤维方向的弹性模量 ,其计算式可改为

Ec = k( Efφf + Emφm ) ( 9 17)

式中 , k是一个常数 , k在 0 .9 ～ 1 .0 范围内。若复合材料制作理想 ,则 k取为 1 ,否则取其他值。

在外力大到使基体发生塑性变形以后 ,复合材料的应力 应变曲线将不是很好的直线关系 ,基

体对复合材料的刚度可忽略不计 ,此时复合材料的模量可表示为

Ec = kEfφf ( 9 18)

如果外载荷垂直于单向连续纤维复合材料的纤维方向 ,纤维与基体对复合材料线性伸长

的作用相互无关 ,每一组元的应变加权和等于复合材料的总应变 ,于是可导出垂直于纤维方向

弹性模量的计算式为

1
Ec

=
φf
Ef

+
φm

Em
( 9 19)

对于混杂复合材料 ,若 Ef1 和 Ef2 分别表示第一种纤维和第二种纤维的弹性模量 ,则单向

排列纤维的混杂复合材料模量可表示为

Ec = Ef1φf1 + Ef2φf2 + Emφm ( 9 20)

式中 ,φf1 ,φf2 ,φm 分别表示第一种纤维、第二种纤维和基体的体积分数 ,φf1 +φf2 +φm = 1。

式 (9 17) ～ 式 ( 9 20 ) 适于拉伸和压缩载荷的计算 ,但在拉伸下更为精确。

单向连续纤维复合材料的强度已不能由混合定则准确的预测 ,但仍是可以利用的。一般在

纤维方向的强度可写为

σcu = σf uφf +σ*
mφm = σf uφf +σ*

m (1 - φf ) ( 9 21)

式中  σf u ——— 纤维抗拉强度 ;

 σ
*

m ——— 纤维断裂时基体应力 ;

 σcu ——— 复合材料纤维方向的抗拉强度。

计算中考虑到一般纤维的断裂应变要小于基体断裂应变 ,纤维又是复合材料的主要承载

者 ,因此先于基体断裂。纤维断裂应变可用σfu/ Ef 计算出来 , 然后据基体的应力 应变曲线 ,找

到相当于σf u/ Ef 的应力σ*
m 。为了简化问题 ,也可用基体屈服强度σmy 近似代替σ*

m ,由于基体不

是载荷的承担者 , 作这样的近似处理不会引起很大的误差。值得注意的是该式仅限于拉伸

载荷。

由式 ( 9 17) 和式 (9 21 ) 可知 ,第一项是纤维对复合材料模量和强度的贡献 ,第二项是基

体对复合材料模量和强度的贡献。以玻璃纤维增强环氧树脂基体为例 , Ef/ Em 比值大于 20 ,

σf u/σmu 比值约大于 25 ,即使加入的玻璃纤维体积分数为 10 % ,其复合材料的模量和强度也为

基体模量和强度的几倍 ,明显起到了增强效果 ,这就是增强的原因。这里还未考虑到复合材料

受力时 ,由于纤维和基体界面结合 ,纤维的变形受到基体的限制 ,反过来纤维也限制基体的变

形 ,致使纤维和基体都因此得到强化。这种强化作用 , 或者说复合效应对复合材料强度也有
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图 9 4  单向纤维复合材料的拉伸强度

与φf之间的关系       

贡献。

从式 ( 9 21) 还可看出 ,复合材料的强度由两部

分线性组成 ,即由纤维为一部分和基体为另一部分。

据此可以作出图 9 4。图中φfmi n 表示纤维最小体积

分数 ,它所代表的意义 :当φf < φfmi n 时 ,复合材料的

强度由基体决定 ,当φf > φfm in 时 ,复合材料的强度

由纤维控制。制作复合材料的目的是要增强基体 ,亦

即要求σcu ≥σm u ,也即σf uφf +σ
*
m ( 1 - φf ) ≥σmu。由

此可得 (当上式取等号时的φf 记为φfcr ,即临界纤维

体积分数 )

φfcr =
σmu - σ*

m

σf u - σ*
m

( 9 22)

φfc r 也标在图上 ,它的意义是基体真正得到增强

时所应加入纤维的最小体积分数。φfcr 在工程上是有

用的 ,在设计复合材料中它可粗略地计算出应加入

纤维的体积分数 ,在这一点上φf min 就没有多大价值

了。由式 ( 9 22 ) 可知 ,φfcr 与纤维和基体强度有关 ,两者差别大时 ,φfcr 就小 ;而两者差别小时 ,

φfc r 就大 ,换言之需要使用较多的纤维才能达到增强目的。

应该指出 ,单向复合材料在纤维方向的抗拉强度大大高于抗压强度 ,但拉伸和压缩模量却

近似相等 ;在垂直于纤维方向的拉伸强度甚至低于基体强度 ,但压缩强度却高于基体强度 ,拉

伸和压缩模量都高于基体模量。

(2 ) 短纤维和晶须增强复合材料  与连续纤维复合材料相比较 ,短纤维和晶须增强复合

材料的增强效果都不如前者。但考虑到生产成本及材料的各向异性 ,短纤维和晶须复合材料还

是具有一定的优越性 ,因为短纤维和晶须增强复合材料的成本低 ,各向异性要较之连续纤维复

合材料小。

现研究一根埋入基体中的伸直短纤维或晶须 ,如图 9 5 所示。从细观上看 ,若复合材料受

到平行于这根纤维的力 ,由于一般 Ef > Em ,基体变形量将会大于纤维变形量 ,如图 9 5( b ) 所

示。但基体和纤维是紧密结合的 ,纤维将限制基体的变形 ,于是在基体和纤维界面部分产生了

剪应力 ,并通过剪应力将复合材料承受的载荷合理地分配在纤维和基体两种组分上。纤维会受

到比基体更大的拉应力 ,这就是短纤维和晶须能起到增强的原因。

在受力复合材料中的伸直纤维上取 d z 长的微元体作分析 ,如图 9 6 所示。根据力的平衡

法则可得

(πr
2
f )σf + 2πrf d zτ = πr

2
f (σf + dσf )

或
dσf
d z

=
2τ
rf

( 9 23)

式中  σf ——— 纤维轴向应力 ;

 τ——— 基体 纤维界面剪应力 ;

 rf ——— 纤维半径 , 2 rf = df。
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图 9 5  一根纤维埋入基体受力前后的变形示意图

       ( a ) 受力前 ;  ( b) 受力后
       

图 9 6  平行于外载荷伸直

    短纤维微元的平衡

设剪应力沿界面均匀分布 ,并等于基体剪切屈服强度τy ,纤维末端不传递应力 ,据对称条

件 z = L
2
处 ,即纤维长度中点剪应力为零。则积分上式可得

σf =
2τy z

rf
( 9 24)

随 z 的增加 ,σf 增加 ,最大纤维应力σf 在 z = L
2
处 ,于是有

(σf ) max =
τy L

rf
( 9 25)

短纤维的长度 L增加 , (σf )max 增加 ,当 (σf )max = σf u 时 ,纤维断裂 ,此时的纤维长度称为临界长

度 Lc。

即 σf u =
τy Lc

rf
;  Lc =

σf u rf

τy
=
σfu df

2τy
( 9 26)

不同纤维长度的纤维应力沿纤维长度分布如图 9 7 所示。当 L < Lc 时 ,无论对复合材料

施加多大应力 ,纤维应力都不会达到纤维的断裂强度 ,纤维不可能断裂 ,这样就不能充分发挥

纤维和晶须的增强作用。当 L > Lc 时 ,一般情况下基体断裂应变εmu 大于纤维断裂应变 ,纤维

先于基体断裂 ,纤维能充分发挥增强效果。在工程中使用中 , 更愿意使用临界长径比 Lc/ df 这

一概念 ,即

Lc

df
=
σf u

2τy
( 9 27)

从上式可知 ,只有大于临界长径比的纤维才能达到理想的增强效果。

上述导出 Lc 的过程作了许多假设 ,过于近似 ,但与科学的推导结果相比误差是可以接受

的。实际情况是纤维末端也传递了少量载荷 ,剪应力沿纤维长度分布不均匀 ,纤维末端剪应力

最大 ,因此末端易于与基体脱粘。纤维应力沿纤维长度也不是线性变化的。

由于纤维应力分布不均匀 ,因此纤维应力可取其平均值珋σf , 在计算复合材料所受应力时 ,

采用以下关系式 :

σcu =珋σfφf +σmφm ( 9 28)
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当 L > Lc 时 ,复合材料强度计算中 , 因纤维中部区域已达到纤维强度σf u , 纤维平均应力按

图 9 7 所示应为

珋σf = 1 -
Lc

2 L
σfu ( 9 29)

复合材料强度可表示为

σcu = 1 -
Lc

2 L
σfuφf +σ

*
m (1 - φf ) ( 9 30)

式中  σ
*

m ——— 纤维断裂时基体应力 ;

 Lc ——— 纤维临界长度 ;

  L——— 纤维长度。

上式仅适于短纤维和晶须呈单向随机排列受拉时的情况 ,也是很不精确的 ,但用它可说明

上面的一些问题。例如可大致确定出纤维和晶须的临界体积分数φfcr ,其导出过程与连续纤维

复合材料类似 ,即

φfcr =
σmu - σ

*
m

珋σf - σ
*
m

( 9 31)

与式 ( 9 22) 比较 ,由于珋σf < σfu ,因此短纤维和晶须增强复合材料的临界体积分数高于连续纤

维复合材料的临界体积分数 ,说明连续纤维增强的能力大于短纤维和晶须的增强作用。

图 9 7  不同纤维长度纤维应力沿纤维长度的分布

【例题 9 .2 .4】  短纤维复合材料各参数 :φf = 0 .4 , df = 25 μm ,σf u = 2 500 M Pa,

σm u = 275 M Pa, 纤维和基体界面结合剪切强度 200 M Pa。设纤维两端纤维应力呈线性变化 ,

试近似估算纤维长度为 1 mm 时的随机定向排列短纤维复合材料的强度。

解  由于纤维断裂应变和基体应力应变曲线未给出 ,难于求出σ
*
m ,用σm u 近似代替σ

*
m ;可

用 200 MPa近似代替τy。先求 Lc :

Lc =
dfσf u

2τy
≈

25× 10 - 6 m× 2 500 M Pa
2× 200 M Pa

= 156 .25× 10
- 6

m

σcu = 1 -
Lc

2 L
σf uφf +σ

*
m (1 - φf ) =

1 -
156 .25× 10 - 6 m
2× 1 .0× 10 - 3 m

× 2 500 MPa× 0 .4 + 275 MPa× 0 .6 = 1 087 M Pa

随机定向排列短纤复合强度大约为 1 087 M Pa

应当指出 ,连续纤维增强的复合材料受力较大时 ,由于纤维主要承担载荷 , 纤维断裂应变
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小于基体断裂应变时 ,纤维先于基体发生断裂 ,按照短纤维上述承载分析 ,纤维将断裂为 Lc 或

2 Lc 长的短纤维。此时复合材料仍能承载 ,不过承载能力变为短纤维承载时的情况。

至于短纤维复合材料弹性模量的计算公式 ,目前大多数采用经验公式 ,这些公式的适用范

围都有一定局限性 ,此处不再赘述。

§9 .3  复合材料的界面

复合材料的界面是特有的而且是极其重要的组成部分 ,它是通过物理和化学作用把两种

或两种以上异质、异形和异性的材料复合起来所形成的。一般把基体和增强物之间化学成分有

显著变化的构成彼此结合的、能传递载荷作用的区域称之为界面。界面是有层次的 ,例如金属

纤维增强体内部还有晶界 ,这是更细层次的界面问题 ,我们讨论的复合材料界面不是属于这种

问题 ,而是仅涉及到基体和增强体之间的界面。界面不是简单的几何面 ,而是一个过渡区域。一

般说这个区域是从增强体内部性质不同的那一点开始到基体内部与基体性质相一致的某点

止。该区域的材料结构与性能应该不同于组分材料的任意一个 , 可简称该区域为界面相

( Inte rphase) 或界面层 ( Inte rlayer )。界面和界面相是有区别的 ,但习惯上把界面相的问题统称

为界面问题。界面厚度很小 ,它可以是几个 nm 到几百个 nm。

界面区域由于增强体细小所占面积比例很大 , 如碳纤维增强的复合材料 100 cm
3
体积中

界面面积约为 89 m2。因此界面的性质、结构、完整性对复合材料性能影响很大。制造复合材料

的工艺、界面结构和复合材料宏观表现出的性质是不可分割的 ,相互之间影响很大。

§9 .3 .1  复合材料界面结合类型

要形成复合材料 ,必须在界面上建立一定的结合力。界面结合力大致可分为物理结合力和

化学结合力。物理结合力一般指范德华力 ,包括偶极定向力 ,诱导偶极定向和和色散力 ,也可将

氢键作用力归入物理结合力范畴 ,该结合力大大高于前三种结合力 ;化学结合力是在界面上产

生共价键和金属键。实际上又根据界面形成中物理和化学形式进行分类。陶瓷基和金属基复合

材料分类情况类似 ,树脂基复合材料与前者有一定差别 ,所以下面分两种情况叙述。

9 .3 .1 .1  金属基和陶瓷基复合材料界面结合类型

(1 ) 机械结合  依靠粗糙表面机械结合和依靠基体复合中的收缩应力包紧增强体的摩

擦结合。机械结合仅限于应力平行于纤维时才能承载 ,而应力垂直于界面时承载能力很小。实

践中应避免这种结合方式。例如 Al2 O3/ Ni之类的复合材料 ,当复合不充分时发生此类结合。

(2 ) 熔解和浸润结合  基体能润湿增强体 ,相互之间发生扩散和熔解形成结合 , 其作用

力是短程的 ,只有几个原子间距。例如 C/ Ni即属于此类。当增强体表面存在氧化物时 ,需要有

一种机械力 (例如超声波 ) 破坏氧化膜才能产生润湿。当增强材料表面能很小不能被润湿时 ,

可以借助涂层予以改善。

(3 ) 反应结合  特征是通过基体与增强体的反应生成化合物。例如硼纤维增强钛合金在

界面上生成 TiB2 。实际上界面反应层不仅仅是一种单纯化合物 ,而是复杂的有时会产生交换

反应结合 ,即发生两个或多个反应。一般情况下随反应程度增加其结合强度亦随之增加 ,但到

一定程度后反而会有所减弱 ,这是因为反应物大多是一种脆性物质 ,界面上形成的残余应力可

使其发生破裂。有时在生成化合物的同时还会通过扩散发生元素交换。
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(4 ) 氧化结合  增强体表面吸附空气带来的氧化作用或是氧化物纤维与基体的结合。例

如硼纤维增强铝合金时 ,硼纤维吸附的氧与之形成 BO2 ,这层氧化物与铝接触又还原BO2 生成

Al2 O3 形成氧化结合。又如 Al2 O3 增强Ni时 ,由于氧化作用生成 NiO·Al2 O3 层 ,削弱了纤维强

度 ,应尽量避免之。

(5 ) 混合结合  这种结合是上述几种结合方式的组合 , 其存在较普通 , 是最重要的一种

结合方式。

图 9 8  无机基质 Si R 有机

高聚物基体      

9 .3 .1 .2  树脂基复合材料的界面结合类型

(1 ) 化学键合  基体表面上的官能团与增强物表面

上的官能团发生化学反应 ,形成共价键结合的界面区。这一

结合方式在增强材料表面处理后和偶联剂的使用后存在较

普通。例如用有机硅烷偶联剂强化增强体与树脂基体界面

结合可用图 9 8 示意。图中 R 指可以与作为基体的有机树

脂反应的或可以相互熔解的有机基团。

(2 ) 浸润 浸吸附结合  增强材料被基体浸润 ,即物理

吸附所产生的界面结合。这种结合有时会超过基体的内

聚力。

(3 ) 扩散结合  界面扩散作用使原有平衡的状态破坏 , 形成界面模糊区。例如玻璃纤维

增强树脂基体 ,采用的偶联剂一端与玻璃纤维基质表面以化学键结合 (或同时有配位键、氢

键 ) ,另一端可熔解扩散于界面区域的树脂中 ,与树脂大分子链发生纠缠或形成互穿高聚物网

络 ( IPN ) 形成键合 ,如图 9 9 所示。

图 9 9  界面扩散层模型

(4 ) 机械结合  类似于前述金属基复合材料。

(5 ) 静电结合  两相物质对电子的亲和力相差较大时 (如金属与聚合物 ) ,在界面区容易

产生接触电势并形成双电层 ,静电吸引力是产生界面结合力的直接原因之一。氢键可看做是一

种静电作用。

实际界面结合方式不是单一的 ,往往是以上几种结合的组合 ,因此还应有混合结合。界面

形成和作用机理复杂 ,至今还远未认识清楚 ,还不能理解和解释界面现象。因此上述结合类型
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还应经过考验才能完全确定。

§9 .3 .2  界面改善及其对性能的影响

复合材料界面担当着把载荷由基体通过界面传递至增强体的任务 ,因此要求界面应有足

够的强度 ,复合中的困难也通常是界面难以形成一定强度的结合。另一方面 ,复合材料断裂中 ,

纤维的断裂、基体的变形与开裂、裂纹扩展中遇到增强体时的偏转曲折路径、纤维与基体界面

脱粘和纤维从基体中克服摩擦力的拔出都要消耗能量 ,构成材料的韧性行为 ,其中以纤维拔出

对韧性的贡献最大。因此 ,界面结合强度不是越高越好。虽然提高界面结合强度能有效传递载

荷 ,进一步提高复合材料的层间剪切强度 ( ILSS ) ,改善耐环境的性能 ,但纤维难于与基体脱黏

和从基体中拔出 ,会导致韧性降低。

金属基和陶瓷基复合材料界面要考虑其在使用中的物理不稳定性和化学不稳定性。

物理不稳定性表现在高温下增强体与基体存在化学位梯度 ,纤维有可能向基体不断熔解

和扩散 ,造成界面不稳定、纤维损伤 ,复合材料强度降低。例如钨丝增强镍基合金 ,由于复合成

形的温度低 ,钨丝并没有熔入合金而降低强度 ,但在 1 100 ℃ 左右 50 h 后 ,钨丝直径仅为原来

的 60 % ,说明钨已熔入镍合金中损失了强度。若用部分固熔体系、质量分数 wNi 为 0 .38的 Ni基

体与质量分数 wW 为 0. 3的钨丝处于热力学平衡条件 ,界面化学位梯度接近于零 ,可防止 W在

Ni中大量熔解。当钨铼合金丝增强铌合金时 ,钨也会熔入铌中 ,但由于形成很强的钨铌合金会

对钨丝损失起了补偿作用 ,结果使强度保持恒定或有所提高 ,然而这种情况是极少见的。

化学不稳定性主要指复合材料制造和使用中界面通过扩散产生基体与增强体的化学反

应 ,生成不希望得到的脆性化合物。当这种化合物的厚度达到一定时 ,复合材料的强度会大幅

度降低 ,因此预测化合物反应厚度十分重要。假设反应是由通过反应层的扩散过程所控制 ,界

面反应物的面积及边界条件不变 ,则反应层厚度 X 为

X = k t ( 9 32)

式中  t——— 反应时间 , s ;

 k——— 反应速度常数 , mm·s
- 1

2 。

因为扩散距离与 Dt成正比 ( D为扩散系数 ) ,因此 k与温度具有强烈的依赖性 ,即

k = Aexp( - Q/ RT ) ( 9 33)

式中  A——— 常数 ;

 R——— 气体常数 ;

 T——— 绝对温度 ;

 Q——— 表观激活能 (为扩散激活能的 0. 5 倍 )。

反应层很脆 ,易于开裂。若将纤维看做具有深度为 X 的缺口纤维 ,纤维在基体中的轴向强

度记为σf u′,纤维的断裂韧性为 KI c ,则有

KIc = σfu′(πX)
2

( 9 34)

从上式可知 ,纤维在基体中的强度随反应区厚度增加而下降。若利用 KIc 与临界应变能释放率

GI c 的关系 ,即 KIc = ( GIc E)
1
2 , E为纤维轴向模量 ,则有

X =
GIc E
π(σf u′)

2 ( 9 35)
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若纤维在复合材料设计中要求的强度为σf u0′,由于式中其他值约为常数 ,则对应的反应层

厚称为临界厚度 ,记为 Xc。超过该 Xc 值 ,纤维强度将会受到损害 ,达不到设计要求的强度值。

Xc 在金属基复合材料的典型值约为 0. 5 ～ 1μm 范围。

从改善复合材料界面角度讲应着重考虑 4 个方面的问题 :降低界面残余应力、基体改性、

图 9 10  石墨纤维 / 聚醚醚酮纤维表面

的横晶和远离表面的球晶  

纤维表面改善、选择合理的复合工艺和使用条件。

界面残余应力大多数是复合制作过程中留下的。

复合材料制作工艺都要加热和冷却 ,由于基体和纤维

导热性、弹性模量及热膨胀系数不同引起了这种残余

应力。此外 ,增强体诱导基体结晶、基体相变、偏析也会

引起残余内应力。例如结晶性树脂作为基体时 ,纤维表

面有明显的成核效应 , 并形成横晶或柱状晶 , 如

图 9 10 所示。柱状晶能与纤维形成良好的结合 ,界面

具有较高的热稳定性和较高的弹性模量 , 但在远离纤

维表面基体中又形成球晶 ,界面区在一定过冷度结晶

进程中因内应力会使基体中出现裂纹。

残余内应力与界面层的性质关系很大 ,具有纤维模量级的界面层比具有基体模量级的界

面层影响更大 ,界面层模量增大带来不利的影响。

残余应力会引发裂纹的产生 ,导致复合材料强度下降。对于树脂基复合材料 ,还会引起界

面易受氧和水的环境作用 ,造成材料过早破坏。残余应力通常是不可避免的 ,只能设法减小。在

加热和冷却后 ,热膨胀系数较大的组分处于张应力 ,而另一组分则受到压应力。陶瓷基和脆性

基体基复合材料断裂往往起始于基体中的固有裂纹 ,应选择纤维热膨胀系数稍大于基体的纤

维热膨胀系数为宜 (例如 SiC/ Si3 N4 ) ,使基体受压应力 ,利于得到较好的性能。此外 ,在选择纤

维热膨胀系数稍大于基体热膨胀系数的同时 ,若采用混杂纤维和在基体中添加能吸收能量的

物质 ,可使性能得到进一步改善。减小残余内应力的办法很多 ,例如对纤维表面梯度涂层 ,使弹

性模量具有渐变特征 ,降低制造中的温度等 ,均可减小残余应力。

通过基体改性和改进复合条件能有效地改变界面结合状态和断裂破坏的特征。例如采用

双乙炔端基砜 ( ESF ) 与聚砜 ( PSF ) 进行混改性 ,在复合中形成半互穿网络结构 ,就可提高碳纤

维复合材料界面黏结强度 ,使断裂破坏出现在基体中。在 SiC 纤维强化玻璃陶瓷中 ,通常在晶

化处理时会在界面产生裂纹 ,若在基体中添加一定量的 Nb,在界面会形成数微米的 Nb C,获得

最佳的界面 ,达到了陶瓷高韧化的目的。又在铝合金基体中加入能与 C生成更稳定碳化物的合

金元素 ,如 Zr , Nb , Mo , Cr , Ti和 V 等 ,它们除改进对碳纤维的润湿性外 ,对纤维影响很小 ,并

减少了 AI4 C3 有害化合物的生成。Ti 在碳纤维上形成 TiC, 800 ℃ 浸铝后 , 复合材料强度达

760 MPa ,相当可观。

纤维表面处理和涂层可改善纤维表面的性能 ,增加基体的浸润性 ,防止界面不良的反应 ,

改善界面结合。例如碳纤维增强铝基复合材料中 ,由于纤维表面能很低 ,一般不能被铝浸润 ,但

用化学气相沉积 ( CVD)法在纤维表面上形成 Ti B2 并含有氯化物 ,则铝对其浸润能力不仅大大

改善 ,而且遏制了碳 铝界面不良反应。又如芳纶纤维与树脂基体结合的再好 ,由于纤维呈皮芯

结构 ,纤维易轴向劈裂 ,引起复合材料层间剪切强度和抗压强度不高。用活性气体等离子体进

行芳纶表面处理或接枝聚合 ,对芳纶纤维表面改性 ,既可扩散到纤维内发生交联 ,又可调节界
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面特性 ,改善了复合材料的剪切强度和破坏模式。

由于表面处理和涂层方式很多 ,此处不作一一介绍。但须指出纤维涂层应选择反应速度常

数 k小的体系、化学位与增强体相近的元素 ,由于亲和力大 , 涂层很易润湿增强体 ,化学位差

小 ,推动界面反应的动力小。

【例题 9 .3 .1】  涂有碳化硅涂层的硼纤维增强铝合金是一种耐高温的轻质航空、航天复

合材料 ,纤维和基体的主要性能参数如表 9 4所示。当纤维体积分数为 0 .40时 ,试计算复合材

料的密度、纵向和横向模量及纵向强度、热膨胀系数。

解  运用混合定则可进行以下运算。

密度为

ρc = ρBφB +ρAlφAl = 2 .36× 0 .40 + 2 .70× 0 .60 = 2 .56 g/ cm3

纵向弹性模量为

ECL = EB vB + EA l vA l = 379× 0 .4 + 69× 0 .6 = 193 GPa

横向弹性模量为

1
ECL

=
φB

EB
+
φAl

EA l
=

0 .4
379

+
0 .6
69

= 0 .009 75

EC T = 102 .6 GPa

纵向抗拉强度为

σcu = σf uφf +σ
*
mφm ≈σf uφf +σm uφm = 2 759× 0 .4 + 345× 0 .6 = 1 301 M Pa

纵向热膨胀系数为

αc = αfφf +αmφm = 8 .3× 0 .4 + 23 .4× 0 .6 = 17 .36× 10
- 6

/ ℃

表 9 4  硼纤维及铝合金的某些性能参数

材料
密度
g/ cm3

弹性模量
GPa

抗拉强度
MPa

热膨胀系数
10 - 6/ ℃

硼纤维 2 ×.36 379 22 759 @8 •.30

铝合金 2 ×.70 69 �345 �23 ½.4

  

【例题 9 .3 .2】  某仓库存放有 Al2 O3 短纤维和β SiC晶须 ,厂里决定生产铝基复合材料 ,

作为一个工程师如何解决这个问题。已知β SiC 晶须直径为 0 .5 μm , 长度 70 μm , 密度

3 .85 g/ cm
3

,抗拉强度为 70 000 MPa ,弹性模量大于 6 000 GPa; Al2 O3 短纤维长 4 mm ,直径

10μm ,密度 3 .05 g/ cm
3

,抗拉强度 2 275 MPa ,弹性模量 224 GPa。基体为 2024 O铝合金 ,屈

服强度 76 M Pa,抗拉强度 186 MPa。

提示 :从铝对纤维润湿性 ,满足 L > Lc、强度、模量、临界体积分数、界面稳定性综合考虑。

解  液态铝对β SiC的润湿性高于 Al2 O3 ,从润湿性角度应选前者。计算临界长度 ,则有

Lc =
d1σf u

2τy

对β SiC,则有

Lc =
0 .5× 10

- 6
× 70 000

2× 38
= 460 .5× 10

- 6
m = 460 .5μm > L

对 Al2 O3 ,则有
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Lc = 10× 10
- 6
× 2 275

2× 38
= 299 .3× 10 - 6 m = 299 .3μm < L

σ*
m 未知 ,可近似用屈服强度代替 ,设纤维应力呈线性关系 ,则有

φfcr =
σmu - σ

*
m

σf - σ
*
m

对β SiC,由于 Lc 大于 L,则有

珋σf =
τy L

df
=
σy L
2 df

=
76× 70× 10 - 6

2× 0 .5× 10 - 6 = 5 320 M Pa

φfcr SiC = 186 - 76
5 320 - 76

= 0 .021

对 Al2 O3 ,由于 L大于 Lc ,则有

σf = ( 1 -
Lc

2 L
)σf u = ( 1 - 299 .3× 10

- 6
/ 2× 4 000× 10

- 6
)× 2 275 = 2 190 MPa

φfc rA l
2

O
3

= 186 - 76
2 190 - 76

= 0 .052

以φf 为 0 .1 计 ,两者均大于临界体积分数 , 并设置成为定向短纤维复合材料 , 预计其强

度为

σL u =珋σfφf +σ
*
φm

σ* 未知 ,可近似用屈服强度代替 ,于是

σL u SiC = 5 320× 0 .1 + 186× 0 .9 = 700 MPa

σL uA l
2

O
3

= 2 190× 0 .1 + 186× 0 .9 = 386 M Pa

由上面的计算结果可知 ,从润湿性、临界体积分数、预计复合材料强度来讲 ,选β SiC晶须

为好。加入量应大于 0 .021 体积分数。此外还应考虑纤维价格 ,制造工艺等。请读者进一步计算

复合材料的模量。

习   题

1. 试列出短纤维复合材料强度达到连续纤维复合材料强度的 95% 时 ,计算 Lc/ L比值的

表达式。

2. 证明短纤维复合材料的纤维平均应力为珋σf = ( 1 -
Lc

2 L
)σfu。式中 Lc 为纤维的临界长度 ,

L为纤维长度 , L > Lc ;σf u 为纤维断裂强度。设纤维呈伸长状态。

3. 若制造以环氧树脂为基体 ,体积分数为 0 .30的连续铝纤维电缆 ,试预测电缆的电导率。

已知 Al的电导率为 3 .8× 10
7

s/ m ,环氧树脂的电导率为 10
- 11

s/ m。

4. 硬质合金切削刀具材料的质量分数为 wW C = 0 .75 , wT iC = 0 .15 , wTa C = 0 .05 , wC o =

0 .05。试计算该复合材料的密度。已知 WC, T iC, TaC 和 Co 的密度分别为 15 .77 g/ cm
3

,

4 .94 g/ cm
3

, 14 .5 g/ cm
3

, 8 .9 g/ cm
3
。

5. Ni与质量分数为 0 .01的 T h形成合金 ,并制成粉末 ,然后挤压成所需形状。在烧结成最

终产品时 , Th 被完全氧化。试计算这种 T h Ni材料会产生多少体积分数的 ThO2 。已知 ThO2

的密度为 9 .86 g/ cm
3

, Ni的密度为 8 .9 g/ cm
3
。
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6. Kevlar 纤维 / 环氧树脂复合材料中 , 纤维体积分数为 0 .3 , 环氧树脂密度为 1 .25

g/ cm3 ,弹性模量为 31 G Pa, Kevlar纤维的密度为 1 .44 g/ cm3 ,弹性模量为 124 GPa,计算该复

合材料的密度和平行于纤维方向及垂直于纤维方向的模量。

7. 一玻璃纤维加强聚氯乙烯棒 ,其中硼矽玻璃纤维含量为 w = 0 .25 ,且此纤维皆按纵向

排列。请问该玻璃纤维所承受的荷重比率为多少 ?

复习思考题

1. 增强体、基体和界面在复合材料中各起什么作用 ?

2. 比较弥散增强、粒子 (颗粒 ) 增强和纤维增强的作用和机理。

3. 简述复合材料中的尺寸效应。

4. 比较连续纤维和短纤维增强复合材料的临界体积分数 ,说明临界体积分数的意义。

5. 说明 L < Lc 的短纤维复合材料 ,为什么无论施加多大载荷 ,复合材料中的纤维都不会

断裂。

6. 对复合有何要求 ?是否任意两种材料复合后都能制成复合材料 ?

7. 若单向连续纤维排列不均匀 ,但都是方向性很好的平行排列 , 是否会对弹性模量有影

响 ,请予说明。

8. 单向连续复合材料受纵向应力而纤维断裂时 ,纤维会断裂成什么样的长度 ?分析为什

么会出现这种断裂。

9. 改进界面结合应从哪些方面考虑 ?
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附   录

附录 A  本书所用到的物理常数

量的名称 符号
SI 单位

名称 符号
备   注

重力加速度 g 米每二次方秒 m/ s2 Ø标准自由落体加速度 gn = 9 
.806 65 m/ s2 (准确值 )

阿伏加德罗

常数
L , NA 每摩[尔 ] mol - 1 L = ( 6 ».022 136 7±0 .000 003 6)×1023 mol - 1

摩尔体积 Vm

立方米

每摩[尔 ]
m3/ mol

在 273 Ä.15K 和 101 «. 325kPa时 ,理想气体的摩尔体积

为 Vm, 0 = (0 .022 414 10±0 .000 000 19) m3/ mol

摩尔气体常数 R
焦 [耳]每摩

[尔 ]开[尔文 ]
J/ ( mol·K ) R = (8 ¾.314 510±0 .000 070) J/ ( mol·K )

玻耳兹曼常数 k 焦耳每开尔文 J/ K k = ( 1 ¬.380 658±0 .000 012)×10 - 23 J/ K

原子质量常量 mu 千克 kg
mu = ( 1 ì.660 540 2±0 .000 001 0 )×10 - 27 kg = 1 u

u(原子质量单位 )

普朗克常量 h 焦[耳 ]秒 J·s h = (6 ¯.626 075 5±0 .000 004 0)×10 - 34 J·s

真空介电常数

(真空电容率 )
ε0 Ê法 [位]每米 F/ m 准确值 = 8 h.854 188×10 - 12 F/ m

真空磁导率 μ0 亨 [利]每米 H/ m
μ0 = 4π× 10 - 7 H/ m (准确值 ) = 1 d.256 637× 10 - 6

H/ m

元电荷 e 库 [仑] C
一个电子的电荷等于 e

e= ( 1 ¤.602 177 33±0 .000 000 49)×10 - 19 C

法拉第常数 F
库 [仑]

每摩[尔 ]
C/ mol F = (9 ¾.648 530 9±0 .000 002 9)×104 c/ mol

电磁波在

真空中的速度
c, c0 õ米每秒 m/ s

c= 299 792 458 m/ s

如果用 c代表介质中的相速度 ,则用 c0 代表真空中的

相速度
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附录 B  有关元素资料表 *

元素 符号 原子序

相对原

子质量

A r

轨   域
熔点
℃

密度
(固体 )
Mg/ m3 c

( = g/ cm3 )

晶体

结构

(20℃ )

原子
近似半径

nm�

价数

(最通常的 )

离子近
似半径

nm�

1s
Very

氢 H 1 ð1 Ô.007 8 1 �- 259 m.14 — — 0 ÷.046 1 + small

氦 H e 2 ð4 Ú.003 2 �- 272 s.2 — — 0 Ì.176 lnert —

2s 2p

锂 Li 3 ð6 ñ.94 He + 1 �180 D.7 0 Ç.534 bcc 0 ¦.151 9 1 + 0 H.068

铍 Be 4 ð9 ñ.01 He + 2 �1 290 ™1 ¨.85 bcp 0 Ì.114 2 + 0 ï.035～

硼 B 5 ð10 �.81 He + 2 �1 ©2 300 ™2 ¿.3 — 0 Ì.046 3 + 0 �.025

碳 C 6 ð12 ñ.011 He + 2 �2 ©> 3 500 Ç2 ¨.25 hex 0 Ì.077 — —

氮 N 7 ð14 ñ.007 He + 2 �3 ©- 210 ¡— — 0 Ì.071 3 - —

氧 O 8 ð15 ñ.999 He + 2 �4 ©- 218 s.4 — — 0 Ì.060 2 - 0 �.140

氟 F 9 ð19 �.00 He + 2 �5 ©- 220 ¡— — 0 ã.06 1 - 0 �.133

氖 Ne 10 �20 �.18 He + 2 �6 ©- 248 s.7 — fcc 0 Ì.160 lnert —

3s 3p

钠 Na 11 �22 �.99 Ne + 1 �97 -.8 0 ¨.97 bcc 0 ¦.185 7 1 + 0 �.097

镁 Mg 12 �24 �.81 Ne + 2 �650 r1 ¨.74 hcp 0 Ì.161 2 + 0 �.066

铝 Al 13 �26 �.98 Ne + 2 �1 ©660 D.4 2 ‘.699 fcc 0 •.143 15 3 + 0 �.051

硅 Si 14 �28 �.09 Ne + 2 �2 ©1 410 ™2 ¨.33 0 ¦.117 6 4 + 0 �.042

磷 P 15 �30 �.97 Ne + 2 �3 ©44 [1 ¿.8 — 0 ã.11 5 + 0 �.035

硫 S 16 �32 �.06 Ne + 2 �4 ©112 D.8 2 ¨.07 — 0 Ì.106 2 - 0 �.184

氯 Cl 17 �35 �.45 Ne + 2 �5 ©- 101 ¡— — 0 Ì.101 1 - 0 �.181

氩 Ar 18 �39 �.95 Ne + 2 �6 ©- 189 s.2 — fcc 0 Ì.192 lnert —

3d 4s 4p

钾 K 19 �39 �.1 Ar + 1 ©63 [0 ¨.86 bcc 0 Ì.231 1 + 0 �.133

钙 Ca 20 �40 �.08 Ar + 2 ©839 r1 ¨.55 fcc 0 ¦.197 6 2 + 0 �.099

钛 T i 22 �47 �.90 Ar + 2 �2 ©1 668 ™4 ¨.51 hcp 0 Ì.146 4 + 0 �.068

* 本表数据引自不同资料 ,包括 ASM 手册。
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  续  表

元素 符号 原子序

相对原

子质量

Ar

轨   域
熔点
℃

密度
(固体)
Mg/ m3 |

( = g/ cm3 )

晶体

结构

(20℃ )

原子
近似半径

nm�

价数

(最通常的 )

离子近
似半径

nm�

铬 Cr 24  52 D.00 A r + 5 71 Â1 875 ²7 �.19 bcc 0 ×.124 9 3 + 0 a.063

锰 Mn 25  54 D.94 A r + 5 72 Â1 244 ²7 �.47 — 0 ×.112 2 + 0 a.080

铁 Fe 26  55 D.85 A r + 6 72 Â1 538 ²7 �.87 bcc 0 ×.124 1 2 + 0 a.074

fcc 0 ×.126 9 3 + 0 a.064

钴 Co 27  58 D.93 A r + 7 72 Â1 495 ²8 �.83 hcp 0 ×.125 2 + 0 a.072

镍 Ni 28  58 D.71 A r + 8 72 Â1 453 ²8 �.90 fcc 0 ×.124 6 2 + 0 a.069

铜 Cu 29  63 D.54 A r + 10 N1 Â1 084 ²8 �.93 fcc 0 ×.127 8 1 + 0 a.096

锌 Zn 30  65 D.38 A r + 10 N2 Â420 ‹7 �.13 hcp 0 ×.139 2 + 0 a.074

锗 Ge 32  72 D.59 A r + 10 N2 Â2 N937 ‹5 �.32 * 0 ×.122 4 4 + —

砷 As 33  74 D.92 A r + 10 N2 Â3 N816 ‹5 �.78 — 0 ×.125 3 + —

氪 Kr 36  83 D.80 A r + 10 N2 Â6 N- 157 º— fcc 0 ×.201 Inert —

4d 5 s 5p

银 Ag 47  107 D.87 K r + 10 N1 Â961 ].9 10 �.5 fcc 0 ×.144 4 1 + 0 a.126

锡 Sn 50  118 D.69 K r + 10 N2 Â2 N232 ‹7 �.17 bct 0 ×.150 9 4 + 0 a.071

锑 Sb 51  121 D.75 K r + 10 N2 Â3 N630 ].7 6 �.7 — 0 ×.145 2 5 + —

碘 I 53  126 D.9 K r + 10 N2 Â5 N114 ‹4 �.93 or tho 0 ×.135 1 - 0 a.220

氙 Xe 54  131 D.3 K r + 10 N2 Â6 N112 ‹2 �.7 fcc 0 ×.221 Inert —

4f 5d 6s

铯 Cs 55  132 D.9 Xe + 1 N28 F.6 1 �.9 bcc 0 ×.265 1 + 0 a.167

钨 W 74  183 D.9 Xe + 14 N4 Â2 N3 410 ²19 �.25 bcc 0 ×.136 7 4 + 0 a.070

金 Au 79  197 D.0 Xe + 14 N10 Ù1 N1 064 „.4 19 �.3 fcc 0 ×.144 1 1 + 0 a.137

汞 H g 80  200 D.6 Xe + 14 N10 Ù2 N- 38 0.86  — — 0 ×.155 2 + 0 a.110

铅 Pb 82  207 D.2 H g + 6p2 _327 ].4 11 �.38 fcc 0 ×.175 0 2 + 0 a.120

铀 U 92  238 D.0 Rn + 5f3 W6d 7s2 r1 133 ²19 �.05 — 0 ×.138 4 + 0 a.097

* 钻石立方体。

�元素固体中 ,最接近之两原子间距离的一半。对于非立方体结构指的是平均原子间距 ,例如 ,在 hcp 中 ,

原子稍微偏向椭圆球体。

�对于 C N = 6 的半径 ;此外 , 0 f.97 RCN = 8≈ RCN = 6≈1 .1 RCN = 4 , Ahrens 模型。
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附录 C  有关工程材料的性质 (20 ℃ ) *

材   料
密度

Mg/ m3
传热系数λ

W/ ( mm2·K)
线胀系数αl

K
电阻率ρ
Ω·m

平均弹性模量珚E
MPa

金属

铝 (99 ’.9 + ) 2 |.7 0 Á¶. 22 22 Ã̧. 5×10 - 6 29×10 - 9  70 000 º

铝合金 2 |.7( + ) 0 ¶.16 22×10 - 6 ～45×10 - 9  70 000 º

黄铜 (70Cu 30Zn) 8 |.5 0 ¶.12 20×10 - 6 62×10 - 9  110 000 º

青铜 (95Cu 5Sn) 8 |.8 0 ¶.08 18×10 - 6 ～100×10 - 9  110 000 º

铸铁 (灰 ) 7 |.15 — 10×10 - 6 —    140 000 (± )

铸铁 (白 ) 7 |.7 — 9×10 - 6 660×10 - 9  205 000 º

铜 (99 ’.9 + ) 8 |.9 0 ¶.40 17×10 - 6 17×10 - 9  110 000 º

铁 (99 ’.9 + ) 7 |.88 0 ¶.072 11 Ã.7×10 - 6 98×10 - 9  205 000 º

铅 (99 + ) 11 |.34 0 ¶.033 29×10 - 6 206×10 - 9  14 000 º

镁 (99 + ) 1 |.74 0 ¶.16 25×10 - 6 45×10 - 9  45 000 º

蒙乃尔合金

(70Ni 30Cu)
8 |.8 0 ¶.025 15×10 - 6 482×10 - 9  180 000 º

银 (史特灵银 ) 10 |.4 0 ¶.41 18×10 - 6 18×10 - 9  75 000 º

钢 (1020 ) 7 |.86 0 ¶.050 11 Ã.7×10 - 6 169×10 - 9  205 000 º

钢 (1040 ) 7 |.85 0 ¶.048 11 Ã.3×10 - 6 171×10 - 9  205 000 º

钢 (1080 ) 7 |.84 0 ¶.046 10 Ã.8×10 - 6 180×10 - 9  205 000 º

钢 (18Cr 8 Ni不锈钢 ) 7 |.93 0 ¶.015 9×10 - 6 700×10 - 9  205 000

陶瓷

氧化铝 3 |.8 0 ¶.029 9×10 - 6 > 1012   350 000 º

砖

建筑 2 |.3(±) 0 ¶.000 6 9×10 - 6 —    —

耐火粘土 2 |.1 0 ¶.000 8 4 Ã.5×10 - 6 1 F.4×10 - 6  —

石墨 1 |.5 — 5×10 - 6 —    —

铺路 2 |.5 — 4×10 - 6 —    —

矽土 1 |.75 0 ¶.000 8 — 1 F.2×10 - 6  —

混凝土 2 |.4(±) 0 ¶.001 0 13×10 - 6 —    14 000 º

玻璃

平板 2 |.5 0 ¶.000 75 9×10 - 6 1012    70 000 º
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  续  表

材   料
密度

Mg/ m3
传热系数λ

W/ ( mm2·K)
线胀系数αl

K
电阻率ρ
Ω·m

平均弹性模量珚E
MPa

硼硅酸盐 2 å.4 0 Ú.001 0 2 Ã.7×10 - 6 > 1015   70 000 º

矽土 2 å.2 0 Ú.001 2 0 Ã.5×10 - 6 1018   70 000 º

Vycor 2 å.2 0 Ú.001 2 0 Ã.6×10 - 6 —    —

木材 0 å.05 0 Ú.000 25 — —    —

石墨 (整体 ) 1 å.9 — 5×10 - 6 10 - 5   7 000 º

氧化镁 3 å.6 — 9×10 - 6 103 ( 1 100℃ )  205 000 º

石英 (二氧化矽 ) 2 å.65 0 Ú.012 — 1012   310 000 º

碳化矽 3 å.17 0 Ú.012 4 Ã.5×10 - 6 0 Í.025( 1 100℃) —

碳化钛 4 å.5 0 Ú.030 7×10 - 6 50×10 - 8   350 000 º

聚合体

蜜胺甲醛 1 å.5 0 Ú.000 30 27×10 - 6 1011   9 000 º

酚甲醛 1 å.3 0 Ú.000 16 72×10 - 6 1010   3 500 º

尿素甲醛 1 å.5 0 Ú.000 30 27×10 - 6 1010   10 300 º

橡胶 (人造的 ) 1 å.5 0 Ú.000 12 — —    4～75 º

橡胶 (硫化物 ) 1 å.2 0 Ú.000 12 81×10 - 6 1012   3 500 º

聚乙烯 (低密度 ) 0 å.92 0 Ú.000 34 180×10 - 6 1013～1016  100～350 º

聚乙烯 (高密度 ) 0 å.96 0 Ú.000 52 120×10 - 6 1012～1016  350～1 250 º

聚苯乙烯 1 å.05 0 Ú.000 08 63×10 - 6 1016   2 800 º

聚偏二氯乙烯 1 å.7 0 Ú.000 12 190×10 - 6 1011   350 º

聚四氟乙烯 2 å.2 0 Ú.000 20 100×10 - 6 1014   350～700 º

聚甲基丙烯酸甲酯 1 å.2 0 Ú.000 20 90×10 - 6 1014   3 500 º

尼龙 1 å.15 0 Ú.000 25 100×10 - 6 1012   2 800 º

  * 本表中之数据分别从不同的来源所得。
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附录 D  法定计量单位

表 1  国际单位制 ( SI)的基本单位

量 的 名 称 单 位 名 称 单 位 符 号

长度

质量

时间

电流

热力学温度

物质的量

发光强度

米

千克 (公斤)

秒

安[培 ]

开[尔文]

摩[尔 ]

坎[德拉]

m

kg

s

A

K

mol

cd

表 2  包括 SI辅助单位在内的具有专门名称的 SI 导出单位

量 的 名 称
SI 导 出 单 位

名 称 符 号 用 SI基本单位和 SI 导出单位表示

[平面 ]角

立体角

频率

力

压力 ,压强 ,应力

能 [量 ] ,功 ,热量

功率 ,辐 [射能 ]通量

电荷 [量 ]

电压 ,电动势 ,电位 , (电势 )

电容

电阻

电导

磁通 [量 ]

磁通 [量 ]密度 ,磁感应强度

电感

摄氏温度

光通量

[光照度 ]

弧度

球面度

赫[兹 ]

牛[顿 ]

帕[斯卡 ]

焦[耳 ]

瓦[特 ]

库[仑 ]

伏[特 ]

法[拉 ]

欧[姆 ]

西[门子 ]

韦[伯 ]

特[斯拉 ]

亨[利 ]

摄氏度1)

流[明 ]

勒[克斯 ]

rad

sr

Hz

N

Pa

J

W

C

V

F

Ω

S

Wb

T

H

℃

lm

lx

1 rad = 1 m/ m = 1

1 sr = 1 m2/ m2 = 1

1 Hz = 1 s - 1

1 N = 1 kg·m/ s2

1 Pa = 1 N/ m2

1 J = 1 N·m

1 W = 1 J/ s

1 C = 1 A·s

1 V = 1 W/ A

1 F = 1 C/ V

1 Ω= 1 V/ A

1 S = 1Ω - 1

1 Wb = 1 V· s

1 T = 1 Wb/ m2

1 H = 1 Wb/ A

1 ℃ = 1 K

1 lm = 1 cd· sr

1 lx = 1 lm/ m2 @

1)摄氏度是用来表示摄氏温度值时单位开尔文的专门名称 (参阅 GB 3102 Ã.4 中 4 1 .a和 4 2 .a)
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表 3  可与国际单位制单位并用的我国法定计量单位

量 的 名 称 单 位 名 称 单 位 符 号 与 SI 单位的关系

时间

分 min 1 min = 60 s

[小]时 h 1 h = 60 min = 3 600s

日 , (天) d 1 d = 24 h = 86 400 s

[平面角]

度 ° 1°= (π/ 180 ) rad

[角]分 ′ 1′= (1/ 60 )°= (π/ 10 800) rad

[角]秒 ″ 1″= (1/ 60 )′= (π/ 648 000 ) rad

体积 升 l, L 1 l = 1 dm3 = 10 - 3 m3 5

质量
吨

原子质量单位

t

u

1 t = 103 kg

1 u≈1 �.660 540×10 - 27 kg

旋转速度 转每分 r/ min 1 r/ min = ( 1/ 60) s - 1

长度 海里 n mile
1 n mile = 1 852 m

(只用于航行)

速度 节 kn
1 kn = 1 n mile/ h = (1 852/ 3 600) m/ s

(只用于航行)

能 电子伏 eV 1 eV≈1 J.602 177×10 - 19 J

级差 分贝 dB

线密度 特[克斯 ] tex 1 tex = 10 - 6 kg/ m

面积 公顷 hm2 €1 hm2 = 104 m2 =

注 :

1  平面角单位度、分、秒的符号 ,在组合单位中应采用 (°) , (′) , (″)的形式。

  例如 ,不用°/ s 而用 (°)/ s。

2  升的两个符号属同等地位 ,可任意选用。

3  公顷的国际通用符号为 ha。
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表 4  SI 词头

因 素
词 头 名 称

英 文 中 文
符 号

1024

1021

1018

1015

1012

109

106

103

102

101

10 - 1

10 - 2

10 - 3

10 - 6

10 - 9

10 - 12

10 - 15

10 - 18

10 - 21

10 - 24

yotta

zetta

exa

peta

tera

giga

mega

kilo

hecto

deca

deci

centi

milli

micro

nano

pico

fem to

at to

zepto

yocto

尧 [它]

泽 [它]

艾 [可萨]

拍 [它]

太 [拉]

吉 [咖]

兆

千

百

十

分

厘

毫

微

纳 [诺]

皮 [可]

飞 [母托]

阿 [托]

仄 [普托]

幺 [科托]

Y

Z

E

P

T

G

M

k

h

da

d

c

m

μ

n

p

f

a

z

y
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