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内容简介

材料科学是研究材料的成分、组织结构、制备工艺与材料性能和应用之间相互关系的新兴学科，它将金属、陶瓷、高分子等不同材料的微观特性和宏观规律建立在共同的理论基础上，对生产、使用和发展材料具有指导意义。本书是材料科学与工程专业的基础理论教材，属上海市普通高校“九五”重点教材建设项目，并且列入“2003年度国家精品课程”。其内容包括：材料的微观结构，晶体缺陷，原子及分子的运动，材料的范性形变和再结晶，相平衡及相图，材料的亚稳态，材料的物理特性等，着重于基本概念和基础理论，强调科学性、先进性和实用性，介绍材料科学领域的新发展，注意应用理论于解决实际问题。本书第三版是在教学实践和学科发展的基础上，对第一、二版内容作了适当的修改和补充，以适应教学之需。

本书既是材料科学与工程或相关专业的教材，也可用作从事材料研究、生产和使用的科研人员和工程技术人员的参考书。



序

“材料科学基础”是材料科学与工程专业的主要理论基础课程。这个专业建立已逾40年，但国际上还没有很合适的材料科学基础教材。编写这类教材的困难之处在于，既要横向地融合金属材料、陶瓷材料和高分子材料的基础理论于一炉，又要纵向地充分运用本专业学生已学过的基础知识（包括材料热力学、材料动力学、固体物理、量子力学和统计物理等），并能连接继后有关材料测试、加工和应用等课程。本人在担任“材料科学基础”教席数年经验的基础上和其他同事们共同编写了《材料科学导论》（上海科学技术出版社，1986），权作为这门课程的教材，并经几所大学（武汉大学等）试用。此书虽名为导论，实际执笔者较多，篇幅较大，上述两个困难并未很好给以解决。十余年来国内大学材料系中多数似仍以金属学（台湾称物理冶金学）作为基础课程。面向扩大专业内容的教学改革，“材料科学基础”的确已属共识，相应的教材就显得十分需要。上海市人民政府高瞻远瞩，着重专业教材建设。上海市教委于1998年决定以《材料科学基础》为“九五”重点教材并资助出版。上海交通大学胡赓祥教授、蔡珣教授、戎咏华教授和华东理工大学黄怿副教授都具有丰富的教学经验并热心教学改革，勇于担任本书的编著任务，无疑是一项艰巨和珍贵的尝试。本书的出版标志着我国材料专业建设迈入新的征程，承前启后，作用匪浅。

教材建设需经千锤百炼。随着我国经济的持续发展，科教兴国战略的深入贯彻，新型的、较有宽广材料基础、并有志教育人才的茁长，材料专业的教学改革和教材建设事业必将更加灿烂夺目。在草草阅读本书样稿后，谨记述个人的感触情怀，聊以为序。





前言

材料科学是研究材料的成分、组织结构、制备工艺与材料性能和应用之间相互关系的科学，它对生产、使用和发展材料具有指导意义。材料对人类历史的进展起着重要的作用，人类使用材料已有悠久的历史，随着人类文明和生产的发展，对材料的要求不断增加和提高，于是由采用天然材料进而为加工制作，再发展为研制合成。在近代科学技术的推动下，材料的品种日益增多，不同效能的新材料不断涌现，原有材料的性能也更为改善与提高、力求满足各种使用要求，故材料科学又成为科学技术发展的基础、工业生产的支柱。在材料科学发展过程中，为了改善材料的质量、提高其性能、扩大品种、研究开发新型材料，人们必须加深对材料的认识，从理论上阐明其本质，掌握其规律，以此指导实践。通过从其他学科如物理、化学、力学、工程学等领域吸取有关的理论基础，进行彼此间的交叉渗透，并应用各种实验手段从宏观现象到微观结构作测试分析，结合生产和应用实践，予以分析归纳、总结深化，取得了材料理论的迅速进展。但原先由于所用原料及制备过程的不同，通常把材料归类为金属材料、陶瓷材料、高分子材料等类型，故材料理论的发展也分别有金属学、陶瓷学、高分子物理学等范畴。随着认识的提高和深入，人们发现不同类型的材料虽各有其特点，却有许多共性和相通之处，它们的微观特性和宏观规律能以统一的理论来概括，于是就逐渐形成材料科学这门新兴学科。

学科的发展必然带来教学体系的相应变化，自20世纪60年代起，美国高校开始出现以“材料科学与工程”系取代原先冶金系的变革，将专业范围由金属扩大到陶瓷，并进一步包含高分子材料。这些年来，这一变革逐渐为国际同行所认同，纷纷相继成立这方面的系或专业，我国也于20世纪80年代初经国家教委决定试办材料科学专业，以此与国际接轨。近年教育部已将材料科学与工程定为一级学科，这是材料学科发展的必然方向，是适应21世纪对材料领域专门人才需求的必要措施。针对上述情况，作为专业基础理论的课程“材料科学基础”迫切需要适用的教材以解决教学之需。本书是根据上海市普通高校“九五”重点教材建设计划所提出的任务而编写的。其意图是改革传统的按材料分类的专业理论基础，拓宽专业面，将原先限于各自范畴的内容在共同的基础上融合为一体。其编写原则是从教学要求出发，着重于基本概念和基础理论，适当地掌握内容的深度和广度，要求科学性、先进性和实用性，并引导学生应用理论以解决材料工程的实际问题。

本书的内容安排如下：材料内部的微观结构，包括原子态到聚合态（第1章），从理想的完整结构（第2章）到存在各种缺陷的不完整晶体结构（第3章），原子和分子在固体中的运动（第4章），以及材料在受力变形时组织结构的变化和恢复过程（第5章）；在上述基础上，进一步介绍材料组织结构的转变规律，包括单元系转变（第6章），二组元间的相互作用及转变（第7章）和三元系的相互作用规律（第8章），通过这些内容了解材料的形成规律和存在状态。鉴于上述内容主要是对材料处于平衡状态（稳定态）而言，而实际材料（特别是金属材料）却往往在非平衡的亚稳态使用，因为材料处于亚稳态时其某些性能往往远高于平衡态时的性能，为此编写了有关材料亚稳态的内容列于第9章中，其中还介绍了近年来在亚稳态研究中的一些新成就，如纳米晶、准晶态及非晶态材料等，让学生了解材料科学发展的一些动态。

本书的编写者为上海交通大学蔡珣教授（第1，2，3，5，8章），上海交通大学戎咏华教授（第4，6，7章），上海交通大学胡赓祥教授（第9章），华东理工大学黄怿副教授（各章中有关高分子材料部分），全书由胡赓祥教授、蔡珣教授、戎咏华教授编著。上海市教委、上海交通大学对本书的编写和出版给予大力支持和提供经济资助，中科院院士、上海交通大学徐祖耀教授对本书的编写十分关心和支持，在此一并表示衷心的感谢。

本书的编写是新的尝试过程，由于水平有限，经验不多，缺点和错误之处恳切希望读者提出宝贵意见。


编著者


2000年7月



第二版说明

这本教材自2000年底出版以来已印刷了7次，共计17000余册，这表明它在我国高校有关教学中已得到广泛的采用和认同。5年来，经过教学实践，师生们对教材提出了不少宝贵的意见和建议。因此，这次再版时，我们据此又进行了修订。

本书在首批国家精品课程评选中被列入“2003年度国家精品课程”教材。

材料科学作为一门新兴学科，这几年中又有许多新的发展，在修订教材时应如何考虑之？按照本书前言中所明确的编写原则：“从教学要求出发，着重于材料科学的基本概念和基础理论，适当地掌握内容的深度和广度，要求科学性、先进性和实用性，并引导学生应用理论于解决材料工程的实际问题。”经过认真的审定，我们认为，虽然近年来材料科学在不断地发展中，但仍建立在原先的基本概念和基础理论上，原教材的内容依然是掌握本学科所必需的和适用的。据此，在修订中只作了一些必要的修改和补充，以保持其科学性、先进性和实用性。

本书这次修订的主要内容有以下几点：

（1）适当地充实有关高分子及陶瓷方面的内容，如第1章中添加了高分子链构象统计；第5章中补充了陶瓷材料变形的特点；第7章中增加了高分子聚合方法及三类用途的高分子基本知识。

（2）对有关基本理论方面作了补充：第2章中添加了倒易点阵知识；第4章加强了对扩散第二定律的不同解法和关联；第5章中介绍了热变形时的动态回复和再结晶；第6章中增加了气-固相变和薄膜生长，以及凝固理论的应用举例，以充实新材料制备技术所需的理论知识。

（3）对当前材料科学领域的发展动态，难以列入作为专业基础教材的内容中，但为了启发学生对新事物的兴趣和探讨，在第9章中，提到了当前科学界和工程界均极为关注的纳米碳管，将其作为典型介绍一下，以能起到引导作用。

（4）鉴于功能材料在当前新材料领域中占有极重要的地位，而原教材中对功能材料所需的基础知识显然不足。为此增添了第10章，主要对材料的电、磁、热和光学特性的表述、起源和对它们的影响因素等内容进行介绍，为以后涉及这方面的材料提供了必要的基础知识。

以上修订工作均由各章的原编写人进行，增添的第10章“材料的功能特性”由戎咏华教授编写。

虽然我们在修订中作了努力，但错误和不当之处仍然难免，请读者们继续提出宝贵意见。


编著者


2006年1月



第三版说明

近些年来，应高、新科学技术及工程、制造等产业飞速发展之需，相应的新材料、新工艺大量涌现，而传统材料和生产技术也不断提高更新。材料领域的进展森罗万象，令人目不暇接。要求学生全面、具体地掌握这样蔚为大观的内容显然是不可能、也不必要的。事实上，万变不离其宗，各种材料的研究开发和制备仍然遵循着“成分-组织结构-性能”之间的基本关系展开的。材料科学的基本概念和基础理论仍然是材料工作者的专业基础。这项认识促成了《材料科学基础》教材第三版的出版。

根据师生们通过教学实践对本书提出的进一步意见和建议，我们在第三版作了相应的修订，包括某些内容的适当增减；对第二版排印中文字图表错误予以纠正；并添加了英文目录和关键词的中英文对照表，以便于学生参阅英文文献。

正如序言中所指出的：“教材建设需经千锤百炼”，我们虽不断努力，但难以完善，请读者继续提出宝贵意见。


编著者


2009年9月



第1章　原子结构与键合

材料是国民经济的物质基础。工农业生产的发展、科学技术的进步和人民生活水平的提高，均离不开品种繁多且性能各异的金属材料、陶瓷材料和高分子材料，以满足不同的需求。长期以来，人们在使用材料的同时，一直在不断地研究、了解影响材料性能的各种因素和掌握提高其性能的途径。通过实践和研究表明：决定材料性能的最根本的因素是组成材料的各元素的原子结构，原子间的相互作用、相互结合，原子或分子在空间的排列分布和运动规律，以及原子集合体的形貌特征等。为此，首先需要了解材料的微观构造，即其内部结构和组织状态，以便从其内部的矛盾性找出改善和发展材料的途径。

物质是由原子组成的，而原子是由位于原子中心的带正电的原子核和核外带负电的电子构成的。在材料科学中，一般人们最关心的是原子结构中的电子结构。

原子的电子结构决定了原子键合的本身。故掌握原子的电子结构既有助于对材料进行分类，也有助于从根本上了解材料的物理、化学和力学等特性。

1.1　原子结构

1.1.1　物质的组成

众所周知，一切物质是由无数微粒按一定的方式聚集而成的。这些微粒可能是分子、原子或离子。

分子是能单独存在、且保持物质化学特性的一种微粒。分子的体积很小，如H2
 O分子的直径约为0.2nm；而分子的质量则有大有小：H2
 分子是分子世界中最小的，它的相对分子质量只有2，而天然的高分子化合物——蛋白质的分子就很大，其平均相对分子质量可高达几百万。

进一步分析表明，分子又是由一些更小的微粒——原子所组成的。在化学变化中，分子可以再分成原子，而原子却不能再分，故原子是化学变化中的最小微粒。但从量子力学中得知，原子并不是物质的最小微粒。它具有复杂的结构。原子结构直接影响原子间的结合方式。

1.1.2　原子的结构

近代科学实验证明：原子是由质子和中子组成的原子核，以及核外的电子所构成的。原子核内的中子呈电中性，质子带有正电荷。一个质子的正电荷量正好与一个电子的负电荷量相等，它等于-e（e=1.6022×10-19
 C）。通过静电吸引，带负电荷的电子被牢牢地束缚在原子核周围。因为在中性原子中，电子和质子数目相等，所以原子作为一个整体，呈电中性。

原子的体积很小，原子直径约为10-10
 m数量级，而其原子核直径更小，仅为10-15
 m数量级。然而，原子的质量主要集中在原子核内。每个质子和中子的质量大致为1.67×10-24
 g，而电子的质量约为9.11×10-28
 g，仅为质子的1/1836。

1.1.3　原子的电子结构

电子在原子核外空间作高速旋转运动，就好像带负电荷的云雾笼罩在原子核周围，故形象地称它为电子云。电子既具有粒子性又具有波动性，即具有波粒二象性。电子运动没有固定的轨道，但可根据电子的能量高低，用统计方法判断其在核外空间某一区域内出现的几率的大小。能量低的，通常在离核近的区域（壳层）运动；能量高的，通常在离核远的区域运动。在量子力学中，反映微观粒子运动的基本方程为薛定谔（Schrödinger E.）方程，解得的波函数描述了电子的运动状态和在核外空间某处的出现几率，即原子中一个电子的空间位置和能量可用四个量子数来确定：

（1）主量子数n——决定原子中电子能量以及与核的平均距离，即表示电子所处的量子壳层（见图1.1），它只限于正整数1，2，3，4，…量子壳层可用一个大写英文字母表示。例如，n=1意味着最低能级量子壳层，相当于旧量子论中讲的最靠近核的轨道，命名为K壳层；相继的高能级用n=2，3，4等表示，依次命名为L，M，N壳层等。



图1.1　钠（原子序数为11）原子结构中K，L和M量子壳层的电子分布状况

（2）轨道角动量量子数li
 ——给出电子在同一量子壳层内所处的能级（电子亚层），与电子运动的角动量有关，取值为0，1，2，…，n-1。例如n=2，就有两个轨道角动量量子数l2
 =0和l2
 =1，即L壳层中，根据电子能量差别，还包含有两个电子亚层。为方便起见，常用小写的英文字母来标注对应于轨道角动量量子数li
 的电子能级（亚层）：



在同一量子壳层里，亚层电子的能量是按s，p，d，f，g的次序递增的。不同电子亚层的电子云形状不同，如s亚层的电子云是以原子核为中心的球状，p亚层的电子云是纺锤形……。

（3）磁量子数mi
 ——给出每个轨道角动量量子数的能级数或轨道数。每个li
 下的磁量子数的总数为2li
 +1。对于li
 =2的情况，磁量子数为2×2+1=5，其值为-2，-1，0，+1，+2。

磁量子数决定了电子云的空间取向。如果把在一定的量子壳层上具有一定的形状和伸展方向的电子云所占据的空间称为一个轨道，那么s，p，d，f四个亚层就分别有1，3，5，7个轨道。

（4）自旋角动量量子数si
 ——反映电子不同的自旋方向。si
 规定为，反映电子顺时针和逆时针两种自旋方向，通常用“↑”和“↓”表示。

至于在多电子的原子中，核外电子的排布规律则遵循以下三个原则：

（1）能量最低原理：电子的排布总是尽可能使体系的能量最低。也就是说，电子总是先占据能量最低的壳层，只有当这些壳层布满后，电子才依次进入能量较高的壳层，即核外电子排满了K层才排L层，排满了L层才排M层……由内往外依次类推；而在同一电子层中，电子则依次按s，p，d，f的次序排列。

（2）泡利（Pauli）不相容原理：在一个原子中不可能有运动状态完全相同的两个电子，即不能有上述四个量子数都相同的两个电子。因此，主量子数为n的壳层，最多容纳2n2
 个电子。

（3）洪德（Hund）定则：在同一亚层中的各个能级中，电子的排布尽可能分占不同的能级，而且自旋方向相同。当电子排布为全充满、半充满或全空时，是比较稳定的，整个原子的能量最低。例如，碳、氮和氧三元素原子的电子层排布应如图1.2所示。


图1.2　碳、氮、氧原子的电子层排布



但是，必须注意：电子排列并不总是按上述规则依次排列的，特别在原子序数比较大，d和f能级开始被填充的情况下，相邻壳层的能级有重叠现象。例如，4s的能量水平反而低于3d；5s的能量也低于4d，4f。这样，电子填充时有可能出现内层尚未填满前就先进入下一壳层的情况。以原子序数为26的铁原子为例，理论上，其电子结构似乎应为：



然而，实际上铁原子的电子结构却为：



它偏离了理论电子结构，未填满的3d能级使铁产生磁性行为。

还需强调的一点：对前面单个原子亦即孤立原子，其电子处在不同的分立能级上，可通过求解薛定谔方程，由4个量子数组（n　li
 　mi
 　si
 ）来描述其运动状态。但是，当大量的原子构成固体后，固体中电子不再束缚于个别的原子，而是在整个固体内运动，各个原子的能级因电子云的重叠而形成近似连续变化的能带。由于在固体中存在大量的电子，它们的运动是相互关联的，每个电子的运动都要受其他电子运动的牵连，因此这种多电子系统严格的解显然是不可能的。能带理论的建立帮助解决这一多电子系统的复杂问题。固体能带理论是目前凝集态物理，特别是研究固体中电子运动的基础理论，固体的许多性质，如电学特性、磁性能等都与固体的电子结构密切相关，有关的知识可参考相关书籍，在此不再展开。

1.1.4　元素周期表

元素是具有相同核电荷数的同一类原子的总称。

元素的外层电子结构随着原子序数（核中带正电荷的质子数）的递增而呈周期性的变化规律，称为元素周期律。

元素周期表（见本书末页图1.3）是元素周期律的具体表现形式，它反映了元素之间相互联系的规律，元素在周期表中的位置反映了那个元素的原子结构和一定的性质。在同一周期中，各元素的原子核外电子层数虽然相同，但从左到右，核电荷数依次增多，原子半径逐渐减小，电离能趋于增大，失电子能力逐渐减弱，得电子能力逐渐增强，因此，金属性逐渐减弱，非金属性逐渐增强；而在同一主族的元素中，由于从上到下电子层数增多，原子半径增大，电离能一般趋于减小，失电子能力逐渐增强，得电子能力逐渐减弱，所以，元素的金属性逐渐增强，非金属性逐渐减弱。同样道理，由于同一元素的同位素在周期表中占据同一位置，尽管其质量不同，但它们的化学性质完全相同。

从元素周期表中还可方便地了解一种原子与其他元素化合的能力。元素的化合价跟原子的电子结构，特别是与其最外层电子的数目（价电子数）密切相关，而价电子数可根据它在周期表中的位置加以确定。例如，氩原子的最外层（3s+3p）是由8个电子完全填满的，价电子数为零，故它无电子可参与化学反应，化学性质很稳定，属惰性类元素；而钾原子的最外层（4s）仅有1个电子，价电子数为1，它极易失去，从而使4s能级完全空缺，属化学性质非常活泼的碱金属元素；至于过渡族元素则较复杂。这里，参加键的形成不仅有s电子，同时d电子甚至f电子也可参加键的形成，因此，过渡族元素一般有多种化合价。

总之，元素性质、原子结构和该元素在周期表中的位置三者有着密切的关系。故可根据元素在周期表中的位置，推断它的原子结构和一定的性质；反之亦然。

1.2　原子间的键合

当两个或多个原子形成分子或固体时，它们是依靠什么样的结合力聚集在一起的，这就是原子间的键合问题。原子通过结合键可构成分子，原子之间或分子之间也靠结合键聚结成固体状态。

结合键可分为化学键和物理键两大类。化学键即主价键，它包括金属键、离子键和共价键；物理键即次价键，也称范德瓦耳斯（van der Waals）力。此外，还有一种称为氢键的，其性质介于化学键和范德瓦耳斯力之间。下面将作一一介绍。

1.2.1　金属键

典型金属原子结构的特点是其最外层电子数很少，且原属于各个原子的价电子极易挣脱原子核的束缚而成为自由电子，并在整个晶体内运动，即弥漫于金属正离子组成的晶格之中而形成电子云。这种由金属中的自由电子与金属正离子相互作用所构成的键合称为金属键，如图1.4所示。绝大多数金属均以金属键方式结合，它的基本特点是电子的共有化。


图1.4　金属键示意图



由于金属键既无饱和性又无方向性，因而每个原子有可能与更多的原子相结合，并趋于形成低能量的密堆结构。当金属受力变形而改变原子之间的相互位置时不至于破坏金属键，这就使金属具有良好的延展性，并且，由于自由电子的存在，金属一般都具有良好的导电和导热性能。

1.2.2　离子键

大多数盐类、碱类和金属氧化物主要以离子键的方式结合。这种结合的实质是金属原子将自己最外层的价电子给予非金属原子，使自己成为带正电的正离子，而非金属原子得到价电子后使自己成为带负电的负离子，这样，正负离子依靠它们之间的静电引力结合在一起。故这种结合的基本特点是以离子而不是以原子为结合单元。离子键要求正负离子作相间排列，并使异号离子之间吸引力达到最大，而同号离子间的斥力为最小（见图1.5），故离子键无方向性和饱和性。因此，决定离子晶体结构的因素就是正负离子的电荷及几何因素。离子晶体中的离子一般都有较高的配位数。


图1.5　NaCl离子键的示意图



一般离子晶体中正负离子静电引力较强，结合牢固。因此，其熔点和硬度均较高。另外，在离子晶体中很难产生自由运动的电子，因此，它们都是良好的电绝缘体。但当处在高温熔融状态时，正负离子在外电场作用下可以自由运动，此时即呈现离子导电性。

1.2.3　共价键

共价键是由两个或多个电负性相差不大的原子间通过共用电子对而形成的化学键。根据共用电子对在两成键原子之间是否偏离或偏近某一个原子，共价键又分成非极性键和极性键两种。

氢分子中两个氢原子的结合是最典型的共价键（非极性键）。共价键在亚金属（碳、硅、锡、锗等）、聚合物和无机非金属材料中均占有重要地位。图1.6为SiO2
 中硅和氧原子间的共价键示意图。


图1.6　SiO2
 中硅和氧原子间的共价键示意图



原子结构理论表明，除s亚层的电子云呈球形对称外，其他亚层如p，d等的电子云都有一定的方向性。在形成共价键时，为使电子云达到最大限度的重叠，共价键就有方向性，键的分布严格服从键的方向性；当一个电子和另一个电子配对以后，就不再和第三个电子配对了，成键的共用电子对数目是一定的，这就是共价键的饱和性。

另外，共价键晶体中各个键之间都有确定的方位，配位数比较小，共价键的结合极为牢固，故共价晶体具有结构稳定、熔点高、质硬脆等特点。由于束缚在相邻原子间的“共用电子对”不能自由地运动，共价结合形成的材料一般是绝缘体，其导电能力较差。

1.2.4　范德瓦耳斯力

尽管原先每个原子或分子都是独立的单元，但由于近邻原子的相互作用引起电荷位移而形成了偶极子。范德瓦耳斯力是借助这种微弱的、瞬时的电偶极矩的感应作用，将原来具有稳定的原子结构的原子或分子结合为一体的键合（见图1.7）。它包括静电力、诱导力和色散力。静电力是由极性原子团或分子的永久偶极之间的静电相互作用所引起的，其大小与绝对温度和距离的7次方成反比；诱导力是当极性分（原）子和非极性分（原）子相互作用时，非极性分子中产生诱导偶极与极性分子的永久偶极间的相互作用力，其大小与温度无关，但与距离的7次方成反比；色散力是由于某些电子运动导致原子瞬时偶极间的相互作用力，其大小与温度无关，但与距离的7次方成反比，在一般非极性高分子材料中，色散力甚至可占分子间范德瓦耳斯力的80%~100%。


图1.7　极性分子间的范德瓦耳斯力示意图



范德瓦耳斯力属物理键，系一种次价键，没有方向性和饱和性。它普遍存在于各种分子之间，对物质的性质，如熔点、沸点、溶解度等的影响很大，通常它的键能比化学键的小1~2个数量级，远不如化学键结合牢固。如将水加热到沸点可以破坏范德瓦耳斯力而变为水蒸气，然而要破坏氢和氧之间的共价键则需要极高的温度。一些物质的键能列于表1.1中。注意，高分子材料的相对分子质量很大，其总的范德瓦耳斯力甚至超过化学键的键能，故在去除所有的范德瓦耳斯力作用前化学键早已断裂了。所以，高分子往往没有气态，只有液态和固态。


表1.1　某些物质的键能和熔融温度



范德瓦耳斯力也能在很大程度上改变材料的性质。如不同的高分子聚合物之所以具有不同的性能，分子间的范德瓦耳斯力不同是一个重要的因素。

1.2.5　氢键

氢键是一种极性分子键，存在于HF，H2
 O，NF3
 等分子间。由于氢原子核外仅有一个电子，在这些分子中氢的唯一电子已被其他原子所共有，故结合的氢端就裸露出带正电荷的原子核。这样它将与邻近分子的负端相互吸引，即构成中间桥梁，故又称氢桥（见图1.8）。氢键具有饱和性和方向性。


图1.8　HF氢键示意图



严格地讲氢键也属于次价键。因它也是靠原子（分子或原子团）的偶极吸引力结合在一起的。它的键能介于化学键与范德瓦耳斯力之间。氢键可以存在于分子内或分子间。氢键在高分子材料中特别重要，纤维素、尼龙和蛋白质等分子有很强的氢键，并显示出非常特殊的结晶结构和性能。

值得注意的是，实际材料中单一结合键的情况并不多见，大部分材料内部原子间结合往往是各种键合的混合体。例如，金属材料中占主导的是金属键，然而过渡族金属W，Mo等的原子结合中也会出现少量的共价结合，这也正是它们具有高熔点的原因所在；而金属与金属形成的金属间化合物，由于组成的金属之间存在电负性的差异，有一定的离子化倾向，于是出现金属键和离子键的混合现象；陶瓷化合物中出现离子键与共价键混合的现象更是常见，化合物AB中离子键的比例取决于组成元素A和B的电负性差，电负性相差越大，则离子键比例越高。化合物AB中离子键所占的比例IC可近似地用下式表示：



式中，xA
 和xB
 分别为A和B元素的电负性值。又如金刚石具有单一的共价键，而同族的Si，Ge，Sn，Pb元素在形成共价键结合的同时，则有一定比例的自由电子，即意味着存在一部分的金属键，而且金属键所占的比例按族中自上至下的顺序递增，到Pb已成为完全的金属键结合。

至于聚合物和许多有机材料的长键分子内部是共价键结合，链与链之间则是范德瓦耳斯力或氢键结合，颇为复杂。下一节专门讨论高分子链的结构。

1.3　高分子链

高分子材料的基本成分是有机高分子化合物。高分子的化学组成和结构单元本身的结构一般都比较简单，但由于高分子的相对分子质量可高达几万甚至上百万，高分子中包含的结构单元可能不止一种，每一种结构单元又可能具有不同的构型，成百上千个结构单元连接起来时，还可能有不同的键接方式与序列，再加上高分子结构的不均一性和结晶的非完整性，因此高分子的结构是相当复杂的。

高分子结构包括高分子链结构和聚集态结构两方面。链结构又分为近程结构和远程结构。近程结构包括构造与构型。“构造”是研究分子链中原子的类型和排列，高分子链的化学结构分类，结构单元的键接顺序，链结构的成分，高分子的支化、交联与端基等内容；“构型”是研究取代基围绕特定原子在空间的排列规律。近程结构属于化学结构，又称一次结构。远程结构又称二次结构，是指单个高分子的大小与形态、链的柔顺性及分子在各种环境中所采取的构象。单个高分子的几种构象示意图见图1.9。聚集态结构是指高分子材料整体的内部结构，包括晶态结构、非晶态结构、取向态结构、液晶态结构及织态结构，其中，前四种是描述高分子聚集体中分子间是如何堆砌的，又称三次结构；而织态结构是指不同分子之间或高分子与添加剂分子之间的排列或堆砌结构，又称高次结构。


图1.9　单个高分子的构象示意图



1.3.1　高分子链的近程结构


1. 链结构单元的化学组成


人们通过长期的实践和研究，证明了高分子是链状结构。通常的合成高分子是由单体通过聚合反应（加聚反应或缩聚反应）连接而成的链状分子，称为高分子链，高分子链中的重复结构单元的数目称为聚合度。高分子链的化学组成不同，高分子的化学和物理性能也不同。按结构单元的化学组成不同，高分子可分为碳链高分子，杂链高分子，元素高分子，以及梯形和双螺旋形高分子等类型。下面介绍一些常用的高分子链结构单元：



以上这些高分子均属碳链高分子类型，其分子链全部由碳原子以共价键相连接而成的，它们的结构差别仅在于侧基不同。它们大多由加聚反应制得，不易水解，而且，除聚四氟乙烯外都是典型的热塑性塑料，它们可以制成薄膜、片材、各种异型材及纺丝。



这类高分子是常见的橡胶材料。前两者属碳链高分子，聚1，4-丁二烯为合成橡胶，也称丁苯橡胶；聚异戊二烯为天然橡胶；而聚二甲基硅烷为有机硅橡胶，属元素高分子类型，其主链不含碳原子，而是由硅和氧组成，侧基含有有机机团。



是常用的合成纤维材料。然聚丙烯腈为碳链高分子，而尼龙66属杂链高分子类型，其分子主链上除碳原子外还含有氮原子。

比较形象的链结构以聚乙烯为例，见图1.10。



图1.10　聚乙烯单体单元和链结构（a）及锯齿形主链结构（b）的示意图


2. 分子链的几何形态


高分子链的几何形态是由单体分子的官能度所决定的，而所谓的官能度是指在一个单体上能与别的单体发生键合的位置数目。

一般高分子都是线型的［见图1.11（a）］，分子长链可以蜷曲成团，也可以伸展成直线，这取决于分子本身的柔顺性和外部条件。如聚乙烯是典型线性链状结构，每个单体新分子连接于链节之上时，可以有两种位置，即是双官能的。具有双官能度的单体只能形成链状结构。线型高分子的分子间没有化学键结合，在受热或受力情况下分子间可相互滑移，所以线型高分子可以溶解，加热时可以熔融，易于加工成形。

线型高分子如果在缩聚过程中有三个或三个以上官能度的单体或杂质存在，或在加聚过程中，有自由基的链转移反应发生，或双烯类单体中第二个双键的活化等，都可能生成支化的或交联的高分子［见图1.11（b）］。支化高分子也能溶解在合适的溶剂中，加热时可熔融，但支链的存在对其聚集态结构和性能都有明显的影响。高分子链之间通过支链连接成一个三维空间网状大分子时即为网状交联结构。交联与支化有质的区别，它不溶不熔，只有当交联度不太大时能在溶剂中溶胀。热固性树脂、硫化橡胶、羊毛和头发等都是交联结构的高分子。



图1.11　线型（a）、支化（b）、交联（c）和三维网状分子结构（d）示意图


3. 结构单元的键接方式


如果高分子链的化学组成相同，而结构单元在高分子链中的键接方式不同，聚合物的性能也会有很大的差异。在缩聚反应和开环聚合中，结构单元的连接方式一般都是明确的。但在加聚反应中，单体的键接方式可以有多种变化。


a.
 均聚物结构单元的键接
 　单烯类单体中，除乙烯分子是完全对称的，其结构单元在分子链中的键接方式只有一种外，其他单体由于具有不对称取代基R，其结构单元在分子链中可能有三种不同的连接方式：



其中，头-尾键接的结构占大多数，且其强度也较高。

对双烯类单体形成聚合物的键接结构更为复杂，除上述三种外，还依双键开启位置的不同而有不同的键接方式。如异戊二烯在聚合过程中有1，2加聚、3，4加聚和1，4加聚，分别得到如下的产物：




b.
 共聚物的序列结构
 　由两种或两种以上单体单元所组成的高分子称为共聚物。对于共聚物来说，除了存在均聚物所具有的结构因素以外，又增加了一系列复杂的结构问题。以二元共聚物为例，按其连接方式可分为交替共聚物、无规共聚物、接枝共聚物及嵌段共聚物。其示意图见图1.12，其中实心圆和空心圆分别代表两种不同的单体。嵌段共聚物和接枝共聚物是通过连续而分别进行的两步聚合反应得到的，所以称为多步高分子。



图1.12　无规（a）、交替（b）、嵌段（c）和接枝共聚物（d）示意图

不同的共聚物结构，对材料性能的影响也各不相同。对于无规共聚物，两种单体无规则地排列，不仅改变了结构单元的相互作用，而且改变了分子间的相互作用。所以其溶液性质、结晶性质或力学性质都与均聚物有很大的差异。例如，聚乙烯、聚丙烯均为塑料，而丙烯含量较高的乙烯-丙烯无规共聚的产物则为橡胶。

为了改善高分子的某种使用性能，往往采用几种单体进行共聚的方法，使产物兼有几种均聚物的优点。例如，ABS树脂是丙烯腈、丁二烯和苯乙烯的三元共聚物，它兼有三种组分的特性。其中，丙烯腈有CN基，能使高分子耐化学腐蚀，提高制品的抗拉强度和硬度；丁二烯使高分子呈现橡胶状韧性，这是使制品冲击韧性提高的主要因素；苯乙烯的高温流动性能好，便于加工成型，而且还可以改善制品的表面光洁度。所以ABS树脂是一类性能优良的热塑性塑料。


4. 高分子链的构型


链的构型是指分子中由化学键所固定的几何排列，这种排列是稳定的，要改变构型必须通过化学键的断裂和重组。构型不同的异构体有旋光异构和几何异构两种。


a.
 旋光异构
 　碳氢化合物分子中碳原子的4个共价键形成一个锥形四面体，键间角为109°28′。当碳原子上4个基团都不相同时，该碳原子称为不对称碳原子。它能构成互为镜影的两种结构，表现出不同的旋光性，称为旋光异构体。

结构单元为CH2
 CHR型的高分子，由于两端的链节不完全相同，在一个结构单元中有一个不对称碳原子就有两种旋光异构单元存在。它们在高分子链中有三种排列方式。以聚丙烯为例，见图1.13。当全部CH3
 取代基处于主链一边时，即全部由一种旋光异构单元连接而成的高分子称为全同立构。当取代基CH3
 交替地处于主链两侧时，即由两种旋光异构单元交替连接成的高分子称为间同立构。当取代基在主链两边不规则排列，即两种旋光异构单元完全无规连接成的高分子称为无规立构。有趣而又形象化的全同立构和无规立构高分子示意图见图1.13（d），其中M代表单体单元。图1.13是简化了的表示法，实际上这种分子的主链常呈螺旋状排列，因此取代基也随着螺旋的旋转而排列在螺旋链的周围。图1.14是聚丙烯螺旋形链的排列示意图。全同立构与间同立构的高分子也可以称为等规高分子与间规高分子。等规高分子链上的取代基在空间是规则排列的，所以分子链之间能紧密聚集形成结晶。等规高分子都有较高的结晶度和高的熔点而且不易溶解。例如，全同立构和间同立构聚丙烯熔点分别为180℃和134℃，它们可以纺丝，称为丙纶；而无规聚丙烯却是一种橡胶状且强度很差的弹性体。


图1.13　聚丙烯的立体构型



（a）全同立构　（b）间同立构　（c）无规立构　（d）形象化示意图，M代表单体


图1.14　聚丙烯螺旋形链的排列




b.
 几何异构
 　双烯类单体1，4加成时，高分子链每一单元中有一内双键，可构成顺式和反式两种构型，称为几何异构体。所形成的高分子链可能是全反式、全顺式或顺反两者兼而有之。以聚1，4-丁二烯为例，其顺式和反式的结构如下：



虽然都是聚丁二烯，但由于结构的不同，性能就不完全相同，如1，2-加成的全同立构或间同立构的聚丁二烯，由于其结构规整，容易结晶，弹性很差，所以只能作为塑料使用。顺式的1，4-聚丁二烯，分子链与分子链之间的距离较大，在室温下是一种弹性很好的橡胶；反式1，4-聚丁二烯分子链的结构也比较规整，容易结晶，在室温下是弹性很差的塑料。几何构型对1，4-聚异戊二烯性能的影响也是如此。其中，天然橡胶含有98％以上的1，4-顺式聚异戊二烯及2%左右的3，4-聚异戊二烯，它柔软而具有弹性；古塔波胶为反式聚异戊二烯，它有两种结晶状态，在室温下为硬韧状物。它们的熔点和玻璃化温度见表1.2。


表1.2　几种高分子的熔点和玻璃化温度



1.3.2　高分子链的远程结构


1. 高分子的大小


对化合物分子大小的量度，最常用的是相对分子质量。对于某一个低分子来说，其相对分子质量是一个明确的数值，并且各个分子的相对分子质量都相同。然而高分子相对分子质量不是均一的，实际上，它是由结构相同、组成相同但相对分子质量大小不同的同系高分子的混合物聚集而成的。高分子的这种特性称为多分散性。因此讨论一个高分子的相对分子质量是多大并没有意义，只有讨论某一种高分子的平均相对分子质量是多少才有实际意义。高分子的平均相对分子质量是将大小不等的高分子的相对分子质量进行统计，用所得的平均值来表征的：

数均相对分子质量



重均相对分子质量



上式中，Mi
 为第i个高分子的相对分子质量，xi
 为相应分子数分数，wi
 为相应质量分数。因此，该高分子的聚合度为每链节的质量）就很容易确定。


图1.15　典型高分子的相对分子质量分布图



单用一个相对分子质量的平均值不足以描述一个多分散的高分子，最理想的是能知道该高分子的相对分子质量分布曲线。它能够揭示高分子同系物中各个组分的相对含量与相对分子质量的关系。图1.15是相对分子质量的微分分布曲线。从图中不仅能知道高分子的平均大小，还可以知道相对分子质量的分散程度，即所谓的相对分子质量分布宽度，分布宽时表明相对分子质量很不均一；分布窄时则表明相对分子质量比较均一。

高分子的相对分子质量是非常重要的参数。它不仅影响高分子溶液和溶体的流变性质，而且对高分子的力学性能，如强度、弹性、韧性等起决定性作用。随着相对分子质量的增大，分子间的范德瓦耳斯力增大，分子间不易滑移，相当于分子间形成了物理交联点。所以由低聚物转向高分子时，强度有规律地增大。但增长到一定的相对分子质量后，这种依赖性又变得不明显了，强度逐渐趋于一极限值。这一性能转变的临界相对分子质量Mc
 对于不同的高分子具有不同的数值，见图1.16（a），而对于同一高分子不同的性能也具有不同的Mc
 ，见图1.16（b）。



图1.16　聚苯乙烯（PS）和聚碳酸酯（PC）的力学性能与相对分子质量的关系

相对分子质量分布对高分子材料的加工和使用也有很大影响。对于合成纤维来说，因它的平均相对分子质量比较小，如果分布较宽，相对分子质量小的组分含量高，对其纺丝性能和机械强度不利。对于塑料也是如此，一般相对分子质量分布窄一些，这有利于加工条件的控制和提高产品的使用性能。而对于橡胶来说，其平均相对分子质量很大，加工很困难，所以加工常常要经过塑炼，使相对分子质量降低及使相对分子质量分布变宽。所产生的相对分子质量较低的部分不仅本身黏度小，而且起增塑剂的作用，便于加工成型。


2. 高分子链的内旋转构象


单键由σ电子组成，线型高分子链中含有成千上万个σ键。如果主链上每个单键的内旋转都是完全自由的，则这种高分子链称为自由联结链。它可能出现的构象数将无穷多，且瞬息万变。这是柔性高分子链的理想状态。在实际的高分子链中，键角是固定的。对于碳链来说，其键角为109°28′。即使单键可以自由旋转，每一个键也只能出现在以前一个键为轴，以2θ（θ=π-109°28′）为顶角的圆锥面上（见图1.17）。高分子的每个单键都能内旋转，因此很容易想象，高分子在空间的形态可以有无穷多个。假设每个单键内旋转可取的位置数为m，那么一个包含n个单键的高分子链可能的构象数为mn-1
 。当n足够大时，mn-1
 无疑是一个非常大的数值。另外，从统计规律可知，分子链呈伸直构象的几率是极小的，而呈蜷曲构象的几率较大。


图1.17　键角固定的高分子链的内旋转



实际上，由于分子上非键合原子之间的相互作用，内旋转一般受阻，即旋转时需要消耗一定的能量。以乙烷分子内旋转势能u对内旋转角作图，可以得到内旋转势能曲线，见图1.18。其中ΔE是顺式构象与反式构象间的势能差，称为势垒。如果我们的视线在碳-碳键的方向，两个碳原子上的碳氢键重合时叫做顺式，其势能达到极大值；两个碳原子上的碳氢键相差60°时叫做反式，其在势能曲线上出现最低值，它所对应的分子中原子排布方式最稳定。从反式构象转动到顺式构象需要克服势垒。这种由单键的内旋转所导致的不同构象的分子称为内旋转异构体。


图1.18　乙烷分子内旋转势能图



高分子链的内旋转也像低分子一样，因受链上的原子或基团的影响，故不是完全自由的。它既表现出一定的柔性，又表现出一定的刚性。它表现出柔性是因为在整个分子链上，存在着由几个、几十个甚至几百个链节构成的可以独立运动的链段。当温度一定时，对不同结构的大分子而言，可以独立运动的链段越短或每个大分子所包含的可以独立运动的链段数目越多，则大分子柔性越好；反之，则大分子刚性越大。对同一种大分子而言，温度越高链段越短，分子链的柔性越好。所以链段的长短除了与分子的结构有关外，还与大分子所处的条件，如温度、外力、介质和高分子聚集态中的分子间相互作用有关。


3. 影响高分子链柔性的主要因素


高分子链能够改变其构象的性质称为柔性。下面定性地讨论分子结构对链的柔性的影响。


a.
 主链结构的影响
 　主链结构对高分子链刚柔性的影响起决定性作用。例如，围绕CO，CN和SiO等单键进行的内旋转的势垒均比CC的低。以CO与CC相比，由于氧原子周围不存在原子或原子基团，COC链中非键合原子之间的距离比CCC链中的远，因而相互作用小，对内旋转的阻碍小。而SiO键，不仅具有CO键的特点，而且SiOSi的键长、键角比COC和CCC的都大，这使得非键合原子之间的距离更大，相互作用力更小。所以聚酯、聚酰胺、聚氨酯和聚二甲基硅氧烷等都是柔性高分子链，特别是聚二甲基硅氧烷的柔性非常好，它是在低温下仍能使用的特种橡胶。

主链中如含有芳杂环结构，由于芳杂环不能内旋转，导致这类高分子的刚性较好，因此，它们的耐高温性能优良，如聚碳酸酯、聚砜、聚苯醚等，都用作耐高温的工程塑料。其中，聚苯醚（PPO）的结构式为它在主链结构中含有芳环，呈刚性，能使材料耐高温；它又带有CO键，具有柔性，其产品可注塑成型。

双烯类高分子的主链中含有双键。虽然双键本身并不能发生旋转，但它使邻近的单键的内旋转势垒减小，这是由于非键合原子间的距离增大，因而使它们之间的排斥力减弱。它们都具有较好的柔性，可作为橡胶，如聚异戊二烯、聚丁二烯等高分子。

但是，具有共轭双键的高分子链由于π电子云没有轴对称性，而且π电子云在最大限度交叠时能量最低，而内旋转会使π键的电子云变形和破裂，所以这类分子链就不能旋转。例如，聚苯，聚乙炔以及某些杂环高分子均是典型的刚性分子链。


b.
 取代基的影响
 　取代基团的极性、取代基沿分子链排布的距离、取代基在主链上的对称性和取代基的体积等，对高分子链的柔性均有影响。

取代基极性的大小决定着分子内的吸引力和势垒，也决定分子间力的大小。取代基的极性越大，非键合原子间相互作用越强，分子内旋转阻力也越大，分子链的柔性也越差。取代基的极性越小，作用力也越小，势垒也越小，分子越容易内旋转，所以分子链柔性越好。例如，对于聚丙烯、聚氯乙烯和聚丙烯腈三者，聚丙烯中的甲基是极性很弱的基团，聚氯乙烯中的氯原子属于极性基团，但它的极性又不如聚丙烯腈中的CN基，三者基团的极性递增，所以它们分子链的柔性依次递减。

一般来说，极性基团的数量少，则在链上间隔的距离较远，它们之间的作用力及空间位阻的影响也随之降低，内旋转比较容易，柔性较好。例如，将氯化聚乙烯和聚氯乙烯相比，前者由于极性取代基氯原子，在主链中的数目较后者为少，因此氯化聚乙烯分子链的柔性较大，并随氯化程度的增加而降低。

取代基的位置对分子链的柔性也有一定的影响，同一个碳原子上连有两个不同的取代基时会使链的柔性降低。如聚甲基丙烯酸甲酯在同一碳原子上有CH3
 ，COOCH3
 两种基团，其分子链的刚性就比只有一个基团的聚丙烯酸甲酯为大。

取代基团的体积大小决定着位阻的大小，如聚乙烯、聚丙烯、聚苯乙烯的侧基依次增大，空间位阻效应也相应增大，因而分子链的柔性依次降低。


c.
 交联的影响
 　当高分子之间以化学键交联起来时，交联点附近的单键内旋转便受到很大的阻碍。当交联度较低时，交联点之间的分子链长远大于链段长，这时作为运动单元的链段还可能运动。例如硫化程度低的橡胶，一方面橡胶的主链本身就有良好的柔性，另一方面交联的硫桥之间的间距较大，交联点之间能容许链段内旋转，故仍保持有很好的柔性。若交联度较大，就失去了交联点之间单键内旋转的可能性，也就不存在柔性。如橡胶的交联度超过30%以上时就变成硬橡胶了。


4. 高分子链的构象统计



图1.19　高分子链的末端距



高分子的柔顺性是以其所能采取的构象数目来衡量的。然而，一根长的高分子链具有成千上万个单键，每个单键可能有好几个内旋转异构体，故一根高分子链所可能采取的构象数实际上是无数的。通常分子链越长，其构象数越多，高分子链越易蜷曲，而高分子链的蜷曲程度一般采用其两端点间的直线距离——末端距h来衡量，如图1-19所示。这样，判断高分子链柔顺性的问题便由计算可能出现的总构象数转化为度量分子链末端距的长度问题。由于末端距随不同的分子和不同的时间在改变，所以没有确定的值，必须求其平均值。对于瞬息万变的无规线团状的高分子，在数学处理中，常采用向量运算，求末端距的平方的平均值（均方末端距）。

对于一个内旋转时既没有键角限制也没有内旋转势垒存在的自由结合链（f，j），不论是几何法，还是统计法，所求得均方末端距



式中，n为键的数量，l为键长。

对于自由旋转链，由于受键角θ的限制，由几何计算法可求得：



事实上，任何一个高分子链既不可能是自由旋转链，也不可能为自由结合链。因为高分子链中单键旋转时互相牵制，一个键转动，势必带动附近一段链一起运动，故每个键不可能成为一个独立运动的单元。但若将若干个键组成的一段链看作一个独立单元（称之为“链段”），则令链段与链段自由结合，并且无规则取向，这种链就称为“等效自由结合链”。由于等效自由结合链的链段分布符合高斯分布函数，故它又称为“高斯链”。高斯链是确确实实存在的，它体现了大量柔性高分子的共性。它的均方末端距



式中，ne
 为高分子链包含的链段数，le
 为每个链段的长度。



第2章　固体结构

物质通常有三种聚集状态：气态、液态和固态。而按照原子（或分子）排列的特征又可将固态物质分为两大类：晶体和非晶体。

晶体中的原子在空间呈有规则的周期性重复排列；而非晶体的原子则是无规则排列的。原子排列在决定固态材料的组织和性能中起着极重要的作用。金属、陶瓷和高分子材料的一系列特性都和其原子的排列密切相关。如具有面心立方晶体结构的金属Cu，Al等，都有优异的延展性能，而密排六方晶体结构的金属，如Zn，Cd等则较脆；具有线型分子链的橡胶兼有弹性好、强韧和耐磨之特点，而具有三维网络分子链的热固性树脂，一旦受热固化便不能再改变形状，但具有较好的耐热和耐蚀性能，硬度也比较高。因此，研究固态物质内部结构，即原子排列和分布规律，是了解、掌握材料性能的基础，只有这样，才能从物质内部找到改善和发展新材料的途径。

必须指出的是，一种物质是否以晶体或以非晶体形式出现，还须视外部环境条件和加工制备方法而定，晶态与非晶态往往是可以互相转化的。

2.1　晶体学基础

晶体结构的基本特征是，原子（或分子、离子）在三维空间呈周期性重复排列，即存在长程有序。因此，它与非晶体物质在性能上区别主要有两点：①晶体熔化时具有固定的熔点，而非晶体却无固定熔点，存在一个软化温度范围；②晶体具有各向异性，而非晶体却为各向同性。

为了便于了解晶体中原子（离子、分子或原子团等）在空间的排列规律，以便更好地进行晶体结构分析，下面首先介绍有关晶体学的基础知识。

2.1.1　空间点阵和晶胞


图2.1　空间点阵的一部分



实际晶体中的质点（原子、分子、离子或原子团等）在三维空间可以有无限多种排列形式。为了便于分析研究晶体中质点的排列规律性，可先将实际晶体结构看成完整无缺的理想晶体，并将其中的每个质点抽象为规则排列于空间的几何点，称之为阵点。这些阵点在空间呈周期性规则排列，并具有完全相同的周围环境，这种由它们在三维空间规则排列的阵列称为空间点阵，简称点阵。为便于描述空间点阵的图形，可用许多平行的直线将所有阵点连接起来，于是就构成一个三维几何格架，称为空间格子，如图2.1所示。

为说明点阵排列的规律和特点，可在点阵中取出一个具有代表性的基本单元（最小平行六面体）作为点阵的组成单元，称为晶胞。将晶胞作三维的重复堆砌就构成了空间点阵。

同一空间点阵可因选取方式不同而得到不相同的晶胞，图2.2表示在一个二维点阵中可取出多种不同晶胞。为了最能反映点阵的对称性，选取晶胞的原则为：


图2.2　在点阵中选取晶胞



（1）选取的平行六面体应反映出点阵的最高对称性。

（2）平行六面体内的棱和角相等的数目应最多。

（3）当平行六面体的棱边夹角存在直角时，直角数目应最多。

（4）在满足上述条件的情况下，晶胞应具有最小的体积。

为了描述晶胞的形状和大小，常采用平行六面体的三条棱边的边长a，b，c（称为点阵常数）及棱间夹角α，β，γ6个点阵参数来表达，如图2.3所示。事实上，采用3个点阵矢量a，b，c来描述晶胞将更为方便。这3个矢量不仅确定了晶胞的形状和大小，并且完全确定了此空间点阵。


图2.3　晶胞、晶轴和点阵矢量



根据6个点阵参数间的相互关系，可将全部空间点阵归属于7种类型，即7个晶系，如表2.1所列。


表2.1　晶系



按照“每个阵点的周围环境相同”的要求，布拉维（Bravais A.）用数学方法推导出能够反映空间点阵全部特征的单位平面六面体只有14种，这14种空间点阵也称布拉维点阵，如表2.2所列。


表2.2　布拉维点阵



14种布拉维点阵的晶胞，如图2.4所示。


图2.4　14种布拉维点阵的晶胞



同一空间点阵可因选取晶胞的方式不同而得出不同的晶胞。如图2.5所示，立方晶系中若体心立方布拉维点阵晶胞用图2.5（b）中实线所示的简单三斜晶胞来表示，面心立方点阵晶胞用图2.5（c）中实线所示的简单菱方来表示，显然，新晶胞不能充分反映立方晶系空间点阵的对称性，故不能这样选取。


图2.5　立方晶系布拉维点阵晶胞的不同取法




图2.6　密排六方晶体结构



必须注意，晶体结构与空间点阵是有区别的。空间点阵是晶体中质点排列的几何学抽象，用以描述和分析晶体结构的周期性和对称性，由于各阵点的周围环境相同，故它只能有14种类型；而晶体结构则是指晶体中实际质点（原子、离子或分子）的具体排列情况，它们能组成各种类型的排列，因此，实际存在的晶体结构是无限的。图2.6为金属中常见的密排六方晶体结构，但不能把它看作一种空间点阵。这是因为位于晶胞内的原子与晶胞角上的原子具有不同的周围环境。若将晶胞角上的一个原子与相应的晶胞之内的一个原子共同组成一个阵点（0，0，0阵点可看作由0，0，0和这一对原子所组成），这样得出的密排六方结构应属简单六方点阵。图2.7所示为Cu，NaCl和CaF2
 三种晶体结构，显然，这三种结构有着很大的差异，属于不同的晶体结构类型，然而，它们却同属于面心立方点阵。又如图2.8所示为Cr和CsCl的晶体结构，它们都是体心立方结构，但Cr属体心立方点阵，而CsCl则属简单立方点阵。


图2.7　具有相同点阵的晶体结构




图2.8　晶体结构相似而点阵不同



2.1.2　晶向指数和晶面指数

在材料科学中讨论有关晶体的生长、变形、相变及性能等问题时，常须涉及晶体中原子的位置、原子列的方向（称为晶向）和原子构成的平面（称为晶面）。为了便于确定和区别晶体中不同方位的晶向和晶面，国际上通常用米勒指数（Miller indices）来统一标定晶向指数与晶面指数。


1. 晶向指数


从图2.9可得知，任何阵点P的位置可由矢量ruvw
 或该阵点的坐标u，v，w来确定：


图2.9　点阵矢量





不同的晶向只是u，v，w的数值不同而已。故可用约化的［uvw］来表示晶向指数。晶向指数的确定步骤如下：

（1）以晶胞的某一阵点O为原点，过原点O的晶轴为坐标轴x，y，z，以晶胞点阵矢量的长度作为坐标轴的长度单位。

（2）过原点O作一直线OP，使其平行于待定的晶向。

（3）在直线OP上选取距原点O最近的一个阵点P，确定P点的3个坐标值。

（4）将这3个坐标值化为最小整数u，v，w，加上方括号，［uvw］即为待定晶向的晶向指数。若坐标中某一数值为负，则在相应的指数上加一负号，如等。

图2.10中列举了正交晶系的一些重要晶向的晶向指数。


图2.10　正交晶系一些重要晶向的晶向指数



显然，晶向指数表示着所有相互平行、方向一致的晶向。若所指的方向相反，则晶向指数的数字相同，但符号相反，如［110］和就是两个相互平行，而方向相反的晶向。另外，晶体中因对称关系而等价的各组晶向可归并为一个晶向族，用〈uvw〉表示。例如，立方晶系中的八条体对角线就可用符号〈111〉表示。


2. 晶面指数


晶面指数标定步骤如下：

（1）在点阵中设定参考坐标系，设置方法与确定晶向指数时相同，但不能将坐标原点选在待确定指数的晶面上，以免出现零截距。

（2）求得待定晶面在三个晶轴上的截距，若该晶面与某轴平行，则在此轴上截距为∞；若该晶面与某轴负方向相截，则在此轴上截距为一负值。

（3）取各截距的倒数。

（4）将三个倒数化为互质的整数比，并加上圆括号，即表示该晶面的指数，记为（h k l）。图2.11中待标定的晶面a1
 b1
 c1
 相应的截距为，其倒数为2，3，，化为简单整数为4，6，3，故晶面a1
 b1
 c1
 的晶面指数为（463）。如果所求晶面在晶轴上的截距为负数，则在相应的指数上方加一负号，如等。图2.12为正交点阵中一些晶面的晶面指数。


	
	



	图2.11　晶面指数的表示方法
	图2.12　正交点阵中一些晶面的晶面指数




同样，晶面指数所代表的不仅是某一晶面，而是代表着一组相互平行的晶面。另外，在晶体内凡晶面间距和晶面上原子的分布完全相同，只是空间位向不同的晶面可以归并为同一晶面族，以{h k l}表示，它代表由对称性相联系的若干组等效晶面的总和。例如，在立方晶系中：



这里前六个晶面与后六个晶面两两相互平行，共同构成一个十二面体。所以，晶面族{110}又称为十二面体的面。



这里前四个晶面和后四个晶面两两平行，共同构成一个八面体。因此，晶面族{111}又称八面体的面。

此外，在立方晶系中，具有相同指数的晶向和晶面必定是互相垂直的。例如［110］垂直于（110），［111］垂直于（111），等等。


3. 六方晶系指数


六方晶系的晶向指数和晶面指数同样可以应用上述方法标定，这时取a1
 ，a2
 ，c为晶轴，而a1
 轴与a2
 轴的夹角为120°，c轴与a1
 ，a2
 轴相垂直，如图2.13所示。但按这种方法标定的晶面指数和晶向指数，不能显示六方晶系的对称性，晶体学上等价的晶面和晶向，其指数却不相类同，往往看不出它们之间的等价关系。例如，晶胞的六个柱面是等价的，但按上述三轴坐标系确定的晶面指数却分别为。为了克服这一缺点，通常采用另一专用于六方晶系的指数。

根据六方晶系的对称特点，对六方晶系采用a1
 ，a2
 ，a3
 及c四个晶轴，a1
 ，a2
 ，a3
 之间的夹角均为120°，这样，其晶面指数就以（h k i l）四个指数来表示。根据几何学可知，三维空间独立的坐标轴最多不超过3个。前三个指数中只有两个是独立的，它们之间存在以下关系：i=-（h+k）。晶面指数的具体标定方法同前面一样，在图2.13中列举了六方晶系的一些晶面的指数。采用这种标定方法，等价的晶面可以从指数上反映出来。例如，上述六个柱面的指数分别为，这六个晶面可归并为晶面族。


图2.13　六方晶系一些晶面的指数



采用四轴坐标时，晶向指数的确定原则仍同前述（见图2.14），晶向指数可用［u v t w］来表示，这里要求u+v=-t，以能保持其唯一性。


图2.14　六方晶系晶向指数的表示方法（c轴与图面垂直）



六方晶系按两种晶轴系所得的晶面指数和晶向指数可相互转换如下：对晶面指数而言，从（h k i l）转换成（h k l）只要去掉i即可；反之，则加上i=-（h+k）。对晶向指数而言，则［U V W］与［u v t w］之间的互换关系为：




4. 晶带


所有平行或相交于某一晶向直线的晶面构成一个晶带，此直线称为晶带轴。属此晶带的晶面称为共带面。

晶带轴［u v w］与该晶带的晶面（h k l）之间存在以下关系：

hu+kv+lw=0。　　　　（2.3）

凡满足此关系的晶面都属于以［u v w］为晶带轴的晶带，故此关系式也称作晶带定律。根据这个基本公式，若已知有两个不平行的晶面（h1
 k1
 l1
 ）和（h2
 k2
 l2
 ），则其晶带轴的晶向指数［u v w］可以从下式求得：



或写作如下形式：



同样，已知二晶向［u1
 v1
 w1
 ］和［u2
 v2
 w2
 ］，由此二晶向所决定的晶面指数（hkl）则为



或写作如下形式：



而已知三个晶轴［u1
 v1
 w1
 ］，［u2
 v2
 w2
 ］和［u3
 v3
 w3
 ］，若



则三个晶轴同在一个晶面上。

已知三个晶面（h1
 k1
 l1
 ），（h2
 k2
 l2
 ）和（h3
 k3
 l3
 ），若



则此三个晶面同属一个晶带。


5. 晶面间距


晶面指数不同的晶面之间的区别主要在于晶面的位向和晶面间距不同。晶面指数一经确定，晶面的位向和面间距就确定了。晶面的位向可用晶面法线的位向来表示，而空间任一直线的位向则用它的方向余弦表示。对立方晶系而言，已知某晶面的晶面指数为h，k，l，该晶面的位向则从以下关系求得：



由晶面指数还可求出面间距dhkl
 。通常，低指数的面间距较大，而高指数的晶面间距则较小。图2.15所示为简单立方点阵不同晶面的面间距的平面图，其中（100）面的面间距最大，而（320）面的间距最小。此外，晶面间距越大，则该晶面上原子排列越密集；晶面间距越小，则排列越稀疏。


图2.15　晶面间距



晶面间距dhkl
 与晶面指数（h k l）的关系式可根据图2.16的几何关系求出。设ABC为距原点O最近的晶面，其法线N与a，b，c的夹角为α，β，γ，则得




图2.16　晶面间距公式的推导



因此，只要算出cos2
 α+cos2
 β+cos2
 γ之值就可求得dhkl
 。对直角坐标系cos2
 α+cos2
 β+cos2
 γ=1，所以，正交晶系的晶面间距计算公式为：



对立方晶系，由于a=b=c，故上式可简化为：



对六方晶系，其晶面间距的计算公式为：



2.1.3　晶体的对称性

对称性是晶体的基本性质之一。自然界的许多晶体如天然金刚石、水晶、雪花晶体等往往具有规则的几何外形。晶体外形的宏观对称性是其内部晶体结构微观对称性的表现。晶体的某些物理参数如热膨胀、弹性模量和光学常数等也与晶体的对称性密切相关。因此，分析探讨晶体的对称性，对研究晶体结构及其性能具有重要意义。


1. 对称元素


如同某些几何图形一样，自然界的某些物体和晶体中往往存在着可分割成若干个相同的部分，若将这些相同部分借助某些辅助性的、假想的几何要素（点、线、面）变换一下，它们能自身重合复原或者能有规律地重复出现，就像未发生一样，这种性质称为对称性。具有对称性质的图形称为对称图形，而这些假想的几何要素称为对称元素，“变换”或“重复”动作称为对称操作。每一种对称操作必有一对称元素与之相对应。

晶体的对称元素可分为宏观和微观两类。宏观对称元素反映出晶体外形和其宏观性质的对称性，而微观对称元素与宏观对称元素配合运用就能反映出晶体中原子排列的对称性。


a.
 宏观对称元素


（1）回转对称轴。当晶体绕某一轴回转而能完全复原时，此轴即为回转对称轴。注意：该轴线定要通过晶格单元的几何中心，且位于该几何中心与角顶或棱边的中心或面心的连线上。在回转一周的过程中，晶体能复原n次，就称为n次对称轴。晶体中实际可能存在的对称轴有1，2，3，4和6次五种，并用国际符号1，2，3，4和6来表示，如图2.17所示。关于晶体中的旋转轴次可通过晶格单元在空间密排和晶体的对称性定律加以验证。


图2.17　对称轴



（2）对称面。晶体通过某一平面作镜像反映而能复原，则该平面称为对称面或镜面（见图2.18中B1
 B2
 B3
 B4
 面），用符号m表示。对称面通常是晶棱或晶面的垂直平分面或者为多面角的平分面，且必定通过晶体几何中心。


图2.18　对称面



（3）对称中心。若晶体中所有的点在经过某一点反演后能复原，则该点就称为对称中心（见图2.19中O点），用符号i表示。对称中心必然位于晶体中的几何中心处。


图2.19　对称中心



（4）回转-反演轴。若晶体绕某一轴回转一定角度（360°/n），再以轴上的一个中心点作反演之后能复原时，此轴称为回转-反演轴。图2.20中，P点绕BB′轴回转180°与P3
 点重合，再经O点反演而与P′重合，则称BB′为2次回转-反演轴。从图中可以看出，回转-反演轴也可有1，2，3，4和6次五种，分别以符号来表示。事实上，与对称中心i等效；与对称面m等效；与3次旋转轴加上对称中心i等效；则与3次旋转轴加上一个与它垂直的对称面等效。为便于比较，将晶体的宏观对称元素及对称操作列于表2.3。


图2.20　回转-反演轴




表2.3　晶体的宏观对称元素和对称操作




b.
 微观对称元素
 　在分析晶体结构的对称性时，除了上面所述的宏观对称元素外，还须增加包含有平移动作的两种对称元素，这就是滑动面和螺旋轴。

（1）滑动面。它由一个对称面加上沿着此面的平移所组成，晶体结构可借此面的反映并沿此面平移一定距离而复原。例如，图2.21（a）中的结构，点2是点1的反映，BB′面是对称面；但图2.21（b）所示的结构就不同，单是反映不能得到复原，点1经BB′面反映后再平移a/2距离才能与点2重合，这时BB′面是滑动面。


图2.21　滑动面



滑动面的表示符号如下：如平移为a/2，b/2或c/2时，写作a，b或c；如沿对角线平移1/2距离，则写作n；如沿着面对角线平移1/4距离，则写作d。

（2）螺旋轴。螺旋轴由回转轴和平行于轴的平移所构成。晶体结构可借绕螺旋轴回转360°/n角度同时沿轴平移一定距离而得到重合，此螺旋轴称为n次螺旋轴。图2.22为3次螺旋轴，一些结构绕此轴回转120°并沿轴平移c/3就得到复原。螺旋轴可按其回转方向而有右旋和左旋之分。


图2.22　螺旋轴



螺旋轴有2次（平移距离为c/2，不分右旋和左旋，记为21
 ）、3次（平移距离为c/3，分为右旋或左旋，记为31
 或32
 ）、4次（平移距离c/4或c/2，前者分为右旋或左旋，记为41
 或43
 ，后者不分左右旋，记为42
 ）、6次（平移距离c/6，分右旋或左旋，记为61
 或65
 ；平移距离c/3，分右旋或左旋，记为62
 或64
 ；平移距离为c/2，不分左右旋，记为63
 ）几种。


2. 32种点群及空间群


点群是指一个晶体中所有点对称元素的集合。点群在宏观上表现为晶体外形的对称。

晶体可能存在的对称类型可通过宏观对称元素在一点上组合运用而得出。利用组合定理可导出晶体外形中只能有32种对称点群。这是因为：① 点对称与平移对称两者共存于晶体结构中，它们相互协调，彼此制约；② 点对称元素组合时必须通过一个公共点，并且遵循一定的规则，使组合的对称元素之间能够自洽。32种点群如表2.4所列。


表2.4　32种点群



① 2/m表示其对称面与2次轴相垂直，其余类推。

2.1.1节已指出，根据6个点阵参数间的相互关系可将晶体分为7种晶系，而现在按其对称性又有32种点群，这表明同属一种晶系的晶体可为不同的点群。因为晶体的对称性不仅决定于所属晶系，还决定于其阵点上的原子组合情况。表2.4中所列的特征对称元素系指能表示该晶系的最少对称元素，故可借助它来判断晶体所属的晶系，而无须将晶体中的所有对称元素都找出来。

空间群用以描述晶体中原子组合所有可能的方式，是确定晶体结构的依据，它是通过宏观和微观对称元素在三维空间的组合而得出的。属于同一点阵的晶体可因其微观对称元素的不同而分属于不同的空间群。故可能存在的空间群数目远远多于点阵，现已证明晶体中可能存在的空间群有230种，分属于32个点群。

2.1.4　极射投影

在进行晶体结构的分析研究时，往往要确定晶体的取向、晶面或晶向间的夹角等。为了方便起见，通过投影作图可将三维立体图形转化到二维平面上去。晶体的投影方法很多，其中以极射投影最为方便，应用也最广泛。


1. 极射投影原理


现将被研究的晶体放在一个球的球心上，这个球称为参考球。假定晶体尺寸与参考球相比很小，就可以认为晶体中所有晶面的法线和晶向均通过球心。将代表每个特定晶面或晶向的直线从球心出发向外延长，与参考球球面交于一点，这一点即为该晶面或晶向的代表点，称为该晶面或晶向的极点。极点的相互位置即可用来确定与之相对应的晶向和晶面之间的夹角。

极射投影的原理如图2.23所示。首先，在参考球中选定一条过球心C的直线AB，过A点作一平面与参考球相切，该平面即为投影面，也称极射面。若球面上有一极点P，连接BP并延长之，使其与投影面相交于P′，P′即为极点P在投影面上的极射投影。过球心作一平面NESW与AB垂直（与投影面平行），它在球面上形成一个直径与球径相等的圆，称为大圆。大圆在投影面上的投影为N′E′S′W′也是一个圆，称为基圆。所有位于左半球球面上的极点，投影后的极射投影点均将落在基圆之内。然后，将投影面移至B点，并以A点为投射点，将所有位于右半球球面上的极点投射到位于B处的投影面上，并冠以负号。最后，将A处和B处的极射投影图重叠地画在一张图上。这样，球面上所有可能出现的极点，都可以包括在同一张极射投影图上。


图2.23　极射投影原理图



参考球上包含直线AB的大圆在投影面上的投影为一直线，其他大圆投影到投影面上时则均呈圆弧形（两头包含基圆直径的弧段），而球面上不包含参考球直径的小圆，投影的结果既可能是一段弧，也可能是一个圆，不过其圆心将不在投影圆的圆心上。投影面的位置沿AB线或其延长线移动时，仅图形的放大率改变，而投影点的相对位置不发生改变。投影面也可以置于球心，这时基圆与大圆重合。如果把参考球看似地球，A点为北极，B点为南极，过球心的投影面就是地球的赤道平面。以地球的一个极为投射点，将球面投射到赤道平面上就称为极射赤面投影；投影面不是赤道平面的，则称为极射平面投影。


2. 乌尔夫网（Wulff net）


分析晶体的极射投影时，乌尔夫网是很有用的工具。

如图2.24所示，乌尔夫网由经线和纬线组成，经线是由参考球空间每隔2°等分且以NS轴为直径的一组大圆投影而成；而纬线则是垂直于NS轴且按2°等分球面空间的一组大圆投影而成。乌尔夫网在绘制时如实地保存着角度关系。经度沿赤道线读数；纬度沿基圆读数。


图2.24　乌尔夫网（分度为2°）



测量时，先将投影图画在透明纸上，其基圆直径与所用乌尔夫网的直径大小相等，然后将此透明纸复合在乌尔夫网上测量。利用乌尔夫网不仅可以方便地读出任一极点的方位，而且可以测定投影面上任意两极点间的夹角。

特别注意的是，使用乌尔夫网时应使两极点位于乌尔夫网经线或赤道上，才能正确度量晶面（或晶向）之间的夹角。图2.25（a）中B和C两极点位于同一经线上，在乌尔夫网上可读出其夹角为30°。对照图2.25（b），可见β=30°，反映了B，C之间空间的真实夹角。然而位于同一纬度圆上的A，B两极点，它们之间的实际夹角为α，而由乌尔夫网上量出它们之间的经度夹角相当于α′，由于α≠α′，所以，不能在小圆上测量这两极点间的角度。要测量A，B两点间的夹角，应将复在乌尔夫网上的透明纸绕圆心转动，使A，B两点落在同一个乌尔夫网大圆上，然后读出这两极点的夹角。


图2.25　乌尔夫网和参考球的关系




3. 标准投影


以晶体的某个晶面平行于投影面上作出全部主要晶面的极射投影图，称为标准投影。一般选择一些重要的低指数的晶面作为投影面，这样得到的图形能反映晶体的对称性。立方晶系常用的投影面是（001），（110）和（111）；六方晶系则为（0001）。立方晶系的（001）标准投影如图2.26所示。对于立方晶系，相同指数的晶面和晶向是相互垂直的，所以标准投影图中的极点既代表了晶面又代表了晶向。

同一晶带各晶面的极点一定位于参考球的同一大圆上（因为晶带各晶面的法线位于同一平面上），因此，在投影图上同一晶带的晶面极点也位于同一大圆上。图2.26绘出了一些主要晶带的面，它们以直线或弧线连在一起。由于晶带轴与其晶面的法线是相互垂直的，所以可根据晶面所在的大圆求出该晶带的晶带轴。例如，图2.26中等位于同一经线上，它们属于同一晶带。应用乌尔夫网在赤道线上向右量出90°，求得其晶带轴为［011］。


图2.26　立方晶体详细的（001）标准投影图



2.1.5　倒易点阵


图2.27　a*，b*，c*与a，b，c的关系示意图



在研究晶体衍射时，某晶面（hkl）能否产生衍射的重要条件是，该晶面相对入射束的方位和晶面间距dhkl
 应满足布拉格方程：nλ=2dsinθ。因此，为了从几何上形象地判定衍射条件，须寻求一种新的点阵，使其每一结点对应着实际点阵中的一定晶面，同时，既能反映该晶面的取向，又能反映其晶面间距。倒易点阵就是从实际点阵（正点阵）经过一定转化导出的抽象点阵。如图2.27所示，若已知某晶体点阵（正点阵）中的三个基矢为a，b，c，则其相应的倒易点阵的基矢a*，b*，c*可以定义如下：



式中，V0
 为正点阵中晶胞体积。

可以证明，两者基本关系为：



这样，晶体点阵中的任一组晶面（hkl）在倒易点阵中，可用一个相应的倒易阵点［hkl］*来表示，而从倒易点阵的原点到该倒易点阵的矢量称为倒易矢量Ghkl
 。倒易矢量Ghkl
 的方向即为晶面（hkl）的法线方向，其模则等于晶面间距dhkl
 的倒数。通常写为：



综上所述，正点阵与倒易点阵之间是完全互为倒易的。例如，正点阵中一个一维的点阵方向与倒易点阵中一个二维的倒易平面对应，而前者的二维点阵平面又与后者的一维倒易点阵方向对应。用倒易点阵描述或分析晶体的几何关系有时比正点阵还方便。

倒易点阵的主要应用有以下三方面：① 解释X射线及电子衍射图像，即通过倒易点阵可以把晶体的电子衍射斑点直接解释为晶体相应晶面的衍射结果；② 研究能带理论；③ 推导晶体学公式，如晶带定律方程，点阵平面间距公式，点阵平面的法线间的夹角及法线方向指数，等等。

2.2　金属的晶体结构

金属在固态下一般都是晶体。决定晶体结构的内在因素是原子或离子、分子间键合的类型及键的强弱。金属晶体的结合键是金属键。由于金属键具有无饱和性和无方向性的特点，从而使金属内部的原子趋于紧密排列，构成高度对称性的简单晶体结构；而亚金属晶体的主要结合键为共价键，由于共价键具有方向性，从而使其具有较复杂的晶体结构。

2.2.1　三种典型的金属晶体结构

元素周期表中所有元素的晶体结构几乎都已用实验方法测出。最常见的金属晶体结构有面心立方结构A1或fcc、体心立方结构A2或bcc和密排六方结构A3或hcp三种。若将金属原子看作刚性球，这三种晶体结构的晶胞和晶体学特点分别如图2.28、图2.29、图2.30所示和表2.5所列。下面就其原子的排列方式，晶胞内原子数、点阵常数、原子半径、配位数、致密度和原子间隙大小几个方面来作进一步分析。


图2.28　面心立方结构




图2.29　体心立方结构




图2.30　密排六方结构




表2.5　三种典型金属结构的晶体学特点




1. 晶胞中的原子数


由于晶体具有严格对称性，故晶体可看成由许多晶胞堆砌而成。从图2.28、图2.29、图2.30可以看出晶胞中顶角处为几个晶胞所共有，而位于晶面上的原子也同时属于两个相邻的晶胞，只有在晶胞体积内的原子才单独为一个晶胞所有。故三种典型金属晶体结构中每个晶胞所占有的原子数为：




2. 点阵常数与原子半径


晶胞的大小一般是由晶胞的棱边长度（a，b，c）即点阵常数（或称晶格常数）衡量的，它是表征晶体结构的一个重要基本参数。点阵常数主要通过X射线衍射分析求得。不同金属可以有相同的点阵类型，但各元素由于电子结构及其所决定的原子间结合情况不同，因而具有各不相同的点阵常数，且随温度不同而变化。

如果把金属原子看作刚球，并设其半径为R，则根据几何关系不难求出三种典型金属晶体结构的点阵常数与R之间的关系：

面心立方结构：点阵常数为a，且；

体心立方结构：点阵常数为a，且；

密排六方结构：点阵常数由a和c表示。在理想的情况下，即把原子看作等径的刚球，可算得c/a=1.633，此时，a=2R；但实际测得的轴比常偏离此值，即c/a≠1.633，这时，。

表2.6列出常见金属的点阵常数和原子半径。


表2.6　常见金属的点阵常数和原子半径



（续表）



注：原子半径并非一常数。它除了与温度、压力等外界条件有关外，与晶体结构（配位数）和结合键的变化也密切相关。根据Goldschmidt VM的工作表明，原子半径随着配位数的减小而减小，因此，只有在相同配位数的情况下来比较元素间的原子半径才有意义。故表2.6中所列各元素的原子半径均按配位数为12计算。


3. 配位数和致密度


晶体中原子排列的紧密程度与晶体结构类型有关，通常以配位数和致密度两个参数来描述晶体中原子排列的紧密程度。

所谓配位数（CN）是指晶体结构中任一原子周围最近邻且等距离的原子数；而致密度是指晶体结构中原子体积占总体积的百分数。如以一个晶胞来计算，则致密度就是晶胞中原子体积与晶胞体积之比值，即

，

式中，K为致密度，n为晶胞中原子数，v是一个原子的体积。这里将金属原子视为刚性等径球，故v=4πR3
 /3，V为晶胞体积。

三种典型金属晶体结构的配位数和致密度如表2.7所列。

表2.7　典型金属晶体结构的配位数和致密度



	晶体结构类型
	配位数CN
	致密度K



	A1
	12
	0.74



	A2
	8（8+6）
	0.68



	A3
	12（6+6）
	0.74




注：1. 体心立方结构的配位数为8。最近邻原子相距为，此外尚有6个相距为a次近邻原子，有时也将之列入其内，故有时记为（8+6）。

2. 密排六方结构中，只有当c/a=1.633时其配位数为12。如果c/a≠1.633，则有6个最近邻原子（同一层的6个原子）和6个次近邻原子（上、下层的各3个原子），故其配位数应记为（6+6）。

2.2.2　晶体的原子堆垛方式和间隙

从图2.28、图2.29、图2.30可看出，三种晶体结构中均有一组原子密排面和原子密排方向，它们分别是面心立方结构的{111}〈110〉，体心立方结构的{110}〈111〉和密排六方结构的{0001}。这些原子密排面在空间一层一层平行地堆垛起来就分别构成上述三种晶体结构。

从上节得知，面心立方和密排六方结构的致密度均为0.74，是纯金属中最密集的结构。因为在面心立方和密排六方结构中，密排面上每个原子和最近邻的原子之间都是相切的；而在体心立方结构中，除位于体心的原子与位于顶角上的8个原子相切外，8个顶角原子之间并不相切，故其致密度没有前者大。

进一步观察，还可发现面心立方结构中{111}晶面和密排六方结构中{0001}晶面上的原子排列情况完全相同，如图2.31所示。若把密排面的原子中心连成六边形的网格，这个六边形的网格又可分为六个等边三角形，而这六个三角形的中心又与原子之间的六个空隙中心相重合。从图2.32可看出这六个空隙可分为B，C两组，每组分别构成一个等边三角形。为了获得最紧密的堆垛，第二层密排面的每个原子应坐落在第一层密排面（A层）每三个原子之间的空隙（低谷）上。不难看出，这些密排面在空间的堆垛方式可以有两种情况，一种是按ABAB…或ACAC…的顺序堆垛，这就构成密排六方结构（见图2.30）；另一种是按ABCABC…或ACBACB…的顺序堆垛，这就是面心立方结构（见图2.28）。


图2.31　密排六方结构和面心立方结构中密排面上的原子排列




图2.32　面心立方和密排六方结构中密排面的分析



从晶体中原子排列的刚性模型和对致密度的分析可以看出，金属晶体存在许多间隙，这种间隙对金属的性能、合金相结构和扩散、相变等都有重要影响。

图2.33、图2.34和图2.35为三种典型金属晶体结构的间隙位置示意图。其中位于6个原子所组成的八面体中间的间隙称为八面体间隙，而位于4个原子所组成的四面体中间的间隙称为四面体间隙。图中实心圆圈代表金属原子，令其半径为rA
 ；空心圆圈代表间隙，令其半径为rB
 。rB
 实质上表示能放入间隙内小球的最大半径（见图2.36）。


图2.33　面心立方结构中的间隙




图2.34　体心立方结构中的间隙




图2.35　密排六方结构中的间隙




图2.36　面心立方晶体中间隙的刚球模型



利用几何关系可求出三种晶体结构中四面体和八面体间隙的数目和尺寸大小，计算结果如表2.8所列。


表2.8　三种典型晶体中的间隙



注：体心立方结构的四面体和八面体间隙都是不对称的，其棱边长度不全相等，这对以后将要讨论到的间隙原子的固溶及其产生的畸变将有明显的影响。

2.2.3　多晶型性


图2.37　纯铁加热时的膨胀曲线



有些固态金属在不同的温度和压力下具有不同的晶体结构，即具有多晶型性，转变的产物称为同素异构体。例如，铁在912℃以下为体心立方结构，称为α-Fe；在912~1394℃具有面心立方结构，称为γ-Fe；温度超过1394℃至熔点间又变成体心立方结构，称为δ-Fe。由于不同晶体结构的致密度不同，当金属由一种晶体结构变为另一种晶体结构时，将伴随有质量体积的跃变，即体积的突变。图2.37为实验测得的纯铁加热时的膨胀曲线，在α-Fe转变为γ-Fe及γ-Fe转变为δ-Fe时，均会因体积突变而使曲线上出现明显的转折点。具有多晶型性的其他金属还有Mn，Ti，Co，Sn，Zr，U，Pu等。

同素异构转变对于金属是否能够通过热处理操作来改变它的性能具有重要的意义。

2.3　合金相结构

虽然纯金属在工业中有着重要的用途，但由于其强度低等原因，因此，工业上广泛使用的金属材料绝大多数是合金。

所谓合金，是指由两种或两种以上的金属或金属与非金属经熔炼、烧结或其他方法组合而成，并具有金属特性的物质。组成合金的基本的、独立的物质称为组元。组元可以是金属或非金属元素，也可以是化合物。例如，应用最普遍的碳钢和铸铁就是主要由铁和碳所组成的合金；黄铜则为铜和锌的合金。

改变和提高金属材料的性能，合金化是最主要的途径。要知合金元素加入后是如何起到改变和提高金属性能的作用，首先必须知道合金元素加入后的存在状态，即可能形成的合金相及其组成的各种不同组织形态。而所谓相，是指合金中具有同一聚集状态、同一晶体结构和性质并以界面相互隔开的均匀组成部分。由一种相组成的合金称为单相合金，而由几种不同的相组成的合金称为多相合金。尽管合金中的组成相多种多样，但根据合金组成元素及其原子相互作用的不同，固态下所形成的合金相基本上可分为固溶体和中间相两大类。

固溶体是以某一组元为溶剂，在其晶体点阵中溶入其他组元原子（溶质原子）所形成的均匀混合的固态溶体，它保持着溶剂的晶体结构类型；而如果组成合金相的异类原子有固定的比例，所形成的固相的晶体结构与所有组元均不同，且这种相的成分多数处在A在B中溶解限度和B在A中的溶解限度之间，即落在相图的中间部位，故称它为中间相。

合金组元之间的相互作用及其所形成的合金相的性质主要是由它们各自的电化学、原子尺寸和电子浓度三个因素控制的。

2.3.1　固溶体

固溶体晶体结构的最大特点是保持着原溶剂的晶体结构。

根据溶质原子在溶剂点阵中所处的位置，可将固溶体分为置换固溶体和间隙固溶体两类，下面将分别加以讨论。


1. 置换固溶体


当溶质原子溶入溶剂中形成固溶体时，溶质原子占据溶剂点阵的阵点，或者说溶质原子置换了溶剂点阵的部分溶剂原子，这种固溶体就称为置换固溶体。

金属元素彼此之间一般都能形成置换固溶体，但溶解度视不同元素而异，有些能无限溶解，有的只能有限溶解。影响溶解度的因素很多，主要取决于以下几个因素：


a.
 晶体结构
 　晶体结构相同是组元间形成无限固溶体的必要条件。只有当组元A和B的结构类型相同时，B原子才有可能连续不断地置换A原子，如图2.38所示。显然，如果两组元的晶体结构类型不同，组元间的溶解度只能是有限的。形成有限固溶体时，若溶质元素与溶剂元素的结构类型相同，则溶解度通常也较不同结构时为大。表2.9列出一些合金元素在铁中的溶解度，就足以说明这一点。


图2.38　无限置换固溶体中两组元素原子置换示意图




表2.9　合金元素在铁中的溶解度




b.
 原子尺寸因素
 　大量实验表明，在其他条件相近的情况下，原子半径差Δr＜15%时，有利于形成溶解度较大的固溶体；而当Δr≥15%时，Δr越大，则溶解度越小。

原子尺寸因素的影响主要与溶质原子的溶入所引起的点阵畸变及其结构状态有关。Δr越大，溶入后点阵畸变程度越大，畸变能越高，结构的稳定性越低，溶解度则越小。


c.
 化学亲和力（电负性因素）
 　溶质与溶剂元素之间的化学亲和力越强，即合金组元间电负性差越大，倾向于生成化合物而不利于形成固溶体；生成的化合物越稳定，则固溶体的溶解度就越小。只有电负性相近的元素才可能具有大的溶解度。各元素的电负性如图2.39所示，并表示了电负性与原子序数的关系。从图中可以看出，它是有一定的周期性的，在同一周期内，电负性自左向右（即随原子序数的增大）而增大；而在同一族中，电负性由上到下逐渐减小。


图2.39　元素的电负性（虚线表示铁的电负性数值）




d.
 原子价因素
 　实验结果表明，当原子尺寸因素较为有利时，在某些以一价金属（如Cu，Ag，Au）为基的固溶体中，溶质的原子价越高，其溶解度越小。如Zn，Ga，Ge和As在Cu中的最大溶解度分别为38%，20%，12%和7%（见图2.40）；而Cd，In，Sn和Sb在Ag中的最大溶解度则分别为42%，20%，12%和7%（见图2.41）。进一步分析得出，溶质原子价的影响实质上是“电子浓度”所决定的。所谓电子浓度就是合金中价电子数目与原子数目的比值，即e/a。合金中的电子浓度可按下式计算：



式中，A，B分别为溶剂和溶质的原子价，x为溶质的原子数分数（%）。如果分别算出上述合金在最大溶解度时的电子浓度，可发现它们的数值都接近1.4。这就是所谓的极限电子浓度。超过此值时，固溶体就不稳定而要形成另外的相。极限电子浓度与溶剂晶体结构类型有关。对一价金属溶剂而言，若其晶体结构为fcc，极限电子浓度为1.36；bcc时为1.48；hcp时为1.75。


	
	



	图2.40　铜合金的固相线和固溶度曲线
	图2.41　银合金的固相线和固溶度曲线




还应指出，影响固溶度的因素除了上述讨论的因素外，固溶度还与温度有关，在大多数情况下，温度升高，固溶度升高；而对少数含有中间相的复杂合金，情况则相反。


2. 间隙固溶体


溶质原子分布于溶剂晶格间隙而形成的固溶体称为间隙固溶体。

从前面得知，当溶质与溶剂的原子半径差大于30%时，不易形成置换固溶体；而且，当溶质原子半径很小，致使Δr＞41%时，溶质原子就可能进入溶剂晶格间隙中而形成间隙固溶体。形成间隙固溶体的溶质原子通常是原子半径小于0.1nm的一些非金属元素。如H，B，C，N，O等（它们的原子半径分别为0.046，0.097，0.077，0.071和0.060nm）。

在间隙固溶体中，由于溶质原子一般都比晶格间隙的尺寸大，所以当它们溶入后，都会引起溶剂点阵畸变，点阵常数变大，畸变能升高。因此，间隙固溶体都是有限固溶体，而且溶解度很小。

间隙固溶体的溶解度不仅与溶质原子的大小有关，还与溶剂晶体结构中间隙的形状和大小等因素有关。例如，C在γ-Fe中的最大溶解度为质量分数w（C）=2.11%，而在α-Fe中的最大溶解度仅为质量分数w（C）=0.0218%。这是因为固溶于γ-Fe和α-Fe中的碳原子均处于八面体间隙中，而γ-Fe的八面体间隙尺寸比α-Fe的大的缘故。另外，α-Fe为体心立方晶格，而在体心立方晶格中四面体和八面体间隙均是不对称的，尽管在〈100〉方向上八面体间隙比四面体间隙的尺寸小，仅为0.154R，但它在〈110〉方向上却为0.633R，比四面体间隙0.291R大得多。因此，当C原子挤入时只要推开Z轴方向的上下两个铁原子即可，这比挤入四面体间隙要同时推开四个铁原子较为容易。虽然如此，其实际溶解度仍是极微的。


3. 固溶体的微观不均匀性


图2.42为固溶体中溶质原子的分布示意图。


图2.42　固溶体中溶质原子分布示意图



（a）完全无序　（b）偏聚　（c）部分有序　（d）完全有序

事实上，完全无序的固溶体是不存在的。可以认为，在热力学上处于平衡状态的无序固溶体中，溶质原子的分布在宏观上是均匀的，但在微观上并不均匀。在一定条件下，它们甚至会呈有规则分布，形成有序固溶体。这时溶质原子存在于溶质点阵中的固定位置上，而且每个晶胞中的溶质和溶剂原子之比也是一定的。有序固溶体的点阵结构有时也称超结构，这将在下面一节中另行阐述。固溶体中溶质原子取何种分布方式主要取决于同类原子间的结合能EAA
 ，EBB
 和异类原子间的结合能EAB
 的相对大小。如果EAA
 ≈EBB
 ≈EAB
 ，则溶质原子倾向于呈无序分布；如果（EAA
 +EBB
 ）/2＜EAB
 ，则溶质原子呈偏聚状态；如果EAB
 ＜（EAA
 +EBB
 ）/2，则溶质原子呈部分有序或完全有序排列。

为了了解固溶体的微观不均匀性，可引用短程序参数α加以说明。假定在一系列以溶质B原子为中心的各同心球面上分布着A，B组元原子。如在i层球面上共有ci
 个原子，其中A原子的平均数目为ni
 个，若已知该合金成分中A的原子数分数为mA
 ，则此层上A原子数目应为mA
 ci
 。短程序参数α定义为：



显然，当固溶体为完全无序分布时，ni
 应等于mA
 ci
 ，即αi
 =0。若ni
 ＞mA
 ci
 时，αi
 为负值，表明B原子与异类原子相邻的几率高于无序分布，即处于短程有序状态。若ni
 ＜mA
 ci
 时，α为正值，则固溶体处于同类原子相邻几率较高的偏聚状态。


4. 固溶体的性质


和纯金属相比，由于溶质原子的溶入导致固溶体的点阵常数、力学性能、物理和化学性能产生了不同程度的变化。


a.
 点阵常数改变
 　形成固溶体时，虽然仍保持着溶剂的晶体结构，但由于溶质与溶剂的原子大小不同，总会引起点阵畸变并导致点阵常数发生变化。对置换固溶体而言，当原子半径rB
 ＞rA
 时，溶质原子周围点阵膨胀，平均点阵常数增大；当rB
 ＜rA
 时，溶质原子周围点阵收缩，平均点阵常数减小。对间隙固溶体而言，点阵常数随溶质原子的溶入总是增大的，这种影响往往比置换固溶体大得多。


b.
 产生固溶强化
 　和纯金属相比，固溶体的一个最明显的变化是由于溶质原子的溶入，使固溶体的强度和硬度升高。这种现象称为固溶强化。有关固溶强化机理将在后面章节中进一步讨论。


c.
 物理和化学性能的变化
 　固溶体合金随着固溶度的增加，点阵畸变增大，一般固溶体的电阻率ρ升高，同时降低电阻温度系数α。又如Si溶入α-Fe中可以提高磁导率，因此质量分数w（Si）为2%~4%的硅钢片是一种应用广泛的软磁材料。又如Cr固溶于α-Fe中，当Cr的原子数分数达到12.5%时，Fe的电极电位由-0.60V突然上升到+0.2V，从而有效地抵抗空气、水气、稀硝酸等的腐蚀。因此，不锈钢中至少含有13%以上的Cr原子。

有序化时因原子间结合力增加，点阵畸变和反相畴存在等因素都会引起固溶体性能突变，除了硬度和屈服强度升高，电阻率降低外，甚至有些非铁磁性合金有序化后会具有明显的铁磁性。例如，Ni3
 Mn和Cu2
 MnAl合金，无序状态时呈顺磁性，但有序化形成超点阵后则成为铁磁性物质。

2.3.2　中间相

两组元A和B组成合金时，除了可形成以A为基或以B为基的固溶体（端际固溶体）外，还可能形成晶体结构与A，B两组元均不相同的新相。由于它们在二元相图上的位置总是位于中间，故通常把这些相称为中间相。

中间相可以是化合物，也可以是以化合物为基的固溶体（称为第二类固溶体或称二次固溶体）。中间相可用化合物的化学分子式表示。大多数中间相中，原子间的结合方式属于金属键与其他典型键（如离子键、共价键和分子键）相混合的一种结合方式。因此，它们都具有金属性。正是由于中间相中各组元间的结合含有金属的结合方式，所以表示它们组成的化学分子式并不一定符合化合价规律，如CuZn，Fe3
 C等。

和固溶体一样，电负性、电子浓度和原子尺寸对中间相的形成及晶体结构都有影响。据此，可将中间相分为正常价化合物、电子化合物、与原子尺寸因素有关的化合物和超结构（有序固溶体）等几大类，下面分别进行讨论。


1. 正常价化合物


在元素周期表中，一些金属与电负性较强的ⅣA，ⅤA，ⅥA族的一些元素按照化学上的原子价规律所形成的化合物称为正常价化合物。它们的成分可用分子式来表达，一般为AB，A2
 B（或AB2
 ），A3
 B2
 型。如二价的Mg与四价的Pb，Sn，Ge，Si形成Mg2
 Pb，Mg2
 Sn，Mg2
 Ge，Mg2
 Si。

正常价化合物的晶体结构通常对应于同类分子式的离子化合物结构，如NaCl型、ZnS型、CaF2
 型等。正常价化合物的稳定性与组元间电负性差有关。电负性差越小，化合物越不稳定，越趋于金属键结合；电负性差越大，化合物越稳定，越趋于离子键结合。如上例中由Pb到Si电负性逐渐增大，故上述四种正常价化合物中Mg2
 Si最稳定，熔点为1102℃，而且系典型的离子化合物；而Mg2
 Pb熔点仅为550℃，且显示出典型的金属性质，其电阻值随温度升高而增大。


2. 电子化合物


电子化合物是休姆-罗瑟里（Hume-Rothery）在研究ⅠB族的贵金属（Ag，Au，Cu）与ⅡB，ⅢA，ⅣA族元素（如Zn，Ga，Ge）所形成的合金时首先发现的，后来又在Fe-Al，Ni-Al，Co-Zn等其他合金中发现，故又称休姆-罗瑟里相。

这类化合物的特点是电子浓度是决定晶体结构的主要因素。凡具有相同的电子浓度，则相的晶体结构类型相同。电子浓度用化合物中每个原子平均所占有的价电子数（e/a）来表示。计算不含ⅠB，ⅡB的过渡族元素时，其价电子数视为零。因其d层的电子未被填满，在组成合金时它们实际上不贡献价电子。电子浓度为的电子化合物称为ε相，具有密排六方结构；电子浓度为的为γ相，具有复杂立方结构；电子浓度为的为β相，一般具有体心立方结构，但有时还可能呈复杂立方的β-Mn结构或密排六方结构。这是由于除主要受电子浓度影响外，其晶体结构也同时受尺寸因素及电化学因素的影响所致。表2.10列出一些典型的电子化合物。


表2.10　常见的电子化合物及其结构类型



① 不同温度出现不同的结构。

电子化合物虽然可用化学分子式表示，但不符合化合价规律，实际上其成分是在一定范围内变化，可视其为以化合物为基的固溶体，其电子浓度也在一定范围内变化。

电子化合物中原子间的结合方式以金属键为主，故具有明显的金属特性。


3. 与原子尺寸因素有关的化合物


一些化合物类型与组成元素原子尺寸的差别有关，当两种原子半径差很大的元素形成化合物时，倾向于形成间隙相和间隙化合物，而中等程度差别时则倾向形成拓扑密堆相，现分别讨论如下：


a.
 间隙相和间隙化合物
 　原子半径较小的非金属元素如C，H，N，B等可与金属元素（主要是过渡族金属）形成间隙相或间隙化合物。这主要取决于非金属（X）和金属（M）原子半径的比值rX
 /rM
 ；当rX
 /rM
 ＜0.59时，形成具有简单晶体结构的相，称为间隙相；当rX
 /rM
 ＞0.59时，形成具有复杂晶体结构的相，通常称为间隙化合物。

由于H和N的原子半径仅为0.046nm和0.071nm，尺寸小，故它们与所有的过渡族金属都满足rX
 /rM
 ＜0.59的条件，因此，过渡族金属的氢化物和氮化物都为间隙相；而B的原子半径为0.097nm，尺寸较大，则过渡族金属的硼化物均为间隙化合物。至于C则处于中间状态，某些碳化物如TiC，VC，NbC，WC等系结构简单的间隙相，而Fe3
 C，Cr7
 C3
 ，Cr23
 C6
 ，Fe3
 W3
 C等则是结构复杂的间隙化合物。

（1）间隙相。间隙相具有比较简单的晶体结构，如面心立方（fcc）、密排六方（hcp），少数为体心立方（bcc）或简单六方结构，它们与组元的结构均不相同。在晶体中，金属原子占据正常的位置，而非金属原子规则地分布于晶格间隙中，这就构成了一种新的晶体结构。非金属原子在间隙相中占据什么间隙位置，也主要取决于原子尺寸的因素。当rX
 /rM
 ＜0.414时，可进入四面体间隙；若rX
 /rM
 ＞0.414时，则进入八面体间隙。

间隙相的分子式一般为M4
 X，M2
 X，MX和MX2
 四种。常见的间隙相及其晶体结构如表2.11所列。


表2.11　间隙相举例



在密排结构（fcc和hcp）中，八面体和四面体间隙数与晶胞内原子数的比值分别为1和2。当非金属原子填满八面体间隙时，间隙相的成分恰好为MX，结构为NaCl型（MX化合物也可呈闪锌矿结构，非金属原子占据了四面体间隙的半数）；当非金属原子填满四面体间隙时（仅在氢化物中出现），则形成MX2
 间隙相，如TiH2
 （在MX2
 结构中，H原子也可成对地填入八面体间隙中，如ZrH2
 ）；在M4
 X中，金属原子组成面心立方结构，而非金属原子在每个晶胞中占据一个八面体间隙；在M2
 X中，金属原子按密排六方结构排列（个别也有fcc，如W2
 N，MoN等），非金属原子占据其中一半的八面体间隙位置，或四分之一的四面体间隙位置。M4
 X和M2
 X可认为是非金属原子未填满间隙的结构。

尽管间隙相可以用化学分子式表示，但其成分也是在一定范围内变化，也可视为以化合物为基的固溶体（称为第二类固溶体或缺位固溶体）。特别是间隙相不仅可以溶解其组成元素，而且间隙相之间还可以相互溶解。如果两种间隙相具有相同的晶体结构，且这两种间隙相中的金属原子半径差小于15%，它们还可以形成无限固溶体，例如TiC-ZrC，TiC-VC，ZrC-NbC，VC-NbC等。

间隙相中原子间结合键为共价键和金属键，即使非金属组元的原子数分数大于50%时，仍具有明显的金属特性，而且间隙相几乎全部具有高熔点和高硬度的特点，是合金工具钢和硬质合金中的重要组成相。

（2）间隙化合物。当非金属原子半径与过渡族金属原子半径之比rX
 /rM
 ＞0.59时所形成的相往往具有复杂的晶体结构，这就是间隙化合物。通常过渡族金属Cr，Mn，Fe，Co，Ni与碳元素所形成的碳化物都是间隙化合物。常见的间隙化合物有M3
 C型（如Fe3
 C，Mn3
 C），M7
 C3
 型（如Cr7
 C3
 ），M23
 C6
 型（如Cr23
 C6
 ），和M6
 C型（如Fe3
 W3
 C，Fe4
 W2
 C）等。间隙化合物中的金属元素常常被其他金属元素所置换而形成化合物为基的固溶体。例如（Fe，Mn）3
 C，（Cr，Fe）7
 C3
 ，（Fe，Ni）3
 （W，Mo）3
 C等。

间隙化合物的晶体结构都很复杂。如Cr23
 C6
 属于复杂立方结构，晶胞中共有116个原子，其中92个为Cr原子，24个为C原子，而每个碳原子有8个相邻的金属Cr原子。这一大晶胞可以看成是由8个亚胞交替排列组成的（见图2.43）。


图2.43　Cr23
 C6
 的晶体结构



Fe3
 C是铁碳合金中的一个基本相，称为渗碳体。C与Fe的原子半径之比为0.63，其晶体结构如图2.44所示，为正交晶系，三个点阵常数不相等，晶胞中共有16个原子，其中12个Fe原子，4个C原子，符合Fe∶C=3∶1的关系。Fe3
 C中的Fe原子可以被Mn，Cr，Mo，W，V等金属原子所置换形成合金渗碳体；而Fe3
 C中的C可被B置换，但不能被N置换。


图2.44　Fe3
 C晶体结构



间隙化合物中原子间结合键为共价键和金属键。其熔点和硬度均较高（但不如间隙相），是钢中的主要强化相。还应指出，在钢中只有周期表中位于Fe左方的过渡族金属元素才能形成碳化物（包括间隙相和间隙化合物），它们的d层电子越少，与碳的亲和力就越强，则形成的碳化物越稳定。


b.
 拓扑密堆相
 　拓扑密堆相是由两种大小不同的金属原子所构成的一类中间相，其中大小原子通过适当的配合构成空间利用率和配位数都很高的复杂结构。由于这类结构具有拓扑特征，故称这些相为拓扑密堆相，简称TCP相，以区别于通常的具有fcc或hcp的几何密堆相。

这种结构的特点是：

（1）由配位数（CN）为12，14，15，16的配位多面体堆垛而成。所谓配位多面体是以某一原子为中心，将其周围紧密相邻的各原子中心用一些直线连接起来所构成的多面体，每个面都是三角形。图2.45为拓扑密堆相的配位多面体形状。


图2.45　拓扑密堆相中的配位多面体



（2）呈层状结构。原子半径小的原子构成密排面，其中嵌镶有原子半径大的原子，由这些密排层按一定顺序堆垛而成，从而构成空间利用率很高，只有四面体间隙的密排结构。

原子密排层系由三角形、正方形或六角形组合起来的网格结构。网格结构通常可用一定的符号加以表示：取网格中的任一原子，依次写出围绕着它的多边形类型。图2.46为几种类型的原子密排层的网格结构。


图2.46　原子密排层的网格结构



（a）36
 型　（b）63
 型　（c）3·6·3·6型　（d）32
 ·4·3·4型

拓扑密堆相的种类很多，已经发现的有拉弗斯相（如MgCu2
 ，MgNi2
 ，MgZn2
 ，TiFe2
 等），σ相（如FeCr，FeV，FeMo，CrCo，WCo等），μ相（如Fe7
 W6
 ，Co7
 Mo6
 等），Cr3
 Si型相（如Cr3
 Si，Nb3
 Sn，Nb3
 Sb等），R相（如Cr18
 Mo31
 Co51
 等），P相（如Cr18
 Ni40
 Mo42
 等）。下面简单介绍拉弗斯相和σ相的晶体结构。

（1）拉弗斯相。许多金属之间形成金属间化合物属于拉弗斯相。二元合金拉弗斯相的典型分子式为AB2
 ，其形成条件为：

① 原子尺寸因素。A原子半径略大于B原子，其理论比值应为rA
 /rB
 =1.255，而实际比值约在1.05~1.68范围之间。

② 电子浓度。一定的结构类型对应着一定的电子浓度。

拉弗斯相的晶体结构有三种类型。它们的典型代表为MgCu2
 ，MgZn2
 和MgNi2
 。它们相对应的电子浓度范围见表2.12所列。

表2.12　三种典型拉弗斯相的结构类型和电子浓度范围



	典型合金
	结构类型
	电子浓度范围
	属于同类的拉弗斯相举例



	MgCu2

	复杂立方
	1.33~1.75
	AgBe2
 ，NaAu2
 ，ZrFe2
 ，CuMnZr，AlCu3
 Mn2




	MgZn2

	复杂六方
	1.80~2.00
	CaMg2
 ，MoFe2
 ，TiFe2
 ，TaFe2
 ，AlNbNi，FeMoSi



	MgNi2

	复杂六方
	1.80~1.90
	NbZn2
 ，HfCr2
 ，MgNi2
 ，SeFe2





以MgCu2
 为例，其晶胞结构如图2.47（a）所示，共有24个原子，Mg原子（A）8个，Cu原子（B）16个。（110）面上原子的排列如图2.47（b）所示，可见在理想情况下，rA
 /rB
 =1.225。晶胞中原子半径较小的Cu位于小四面体的顶点，一正一反排成长链，从［111］方向看，是3·6·3·6型密排层，如图2.48（a）所示；而较大的Mg原子位于各小四面体之间的空隙中，本身又组成一种金刚石型结构的四面体网络，如图2.48（b）所示，两者穿插构成整个晶体结构。A原子周围有12个B原子和4个A原子，故配位多面体为CN16；而B原子周围是6个A原子和6个B原子，即CN12。因此，该拉弗斯相结构可看作由CN16与CN12两种配位多面体相互配合而成。


图2.47　MgCu2
 立方晶胞中A，B原子的分布




图2.48　MgCu2
 结构中A，B原子分别构成的层网结构



拉弗斯相是镁合金中的重要强化相。在高合金不锈钢和铁基、镍基高温合金中，有时也会以针状的拉弗斯相分布在固溶体基体上，当其数量较多时会降低合金性能，故应适当控制。

（2）σ相。σ相通常存在于过渡族金属元素组成的合金中，其分子式可写作AB或Ax
 By
 ，如FeCr，FeV，FeMo，MoCrNi，WCrNi，（Cr，Wo，W）x
 （Fe，Co，Ni）y
 等。尽管σ相可用化学式表示，但其成分是在一定范围内变化，即也是以化合物为基的固溶体。

σ相具有复杂的四方结构，其轴比c/a≈0.52，每个晶胞中有30个原子，如图2.49所示。


图2.49　σ相的晶体结构



σ相在常温下硬而脆，它的存在通常对合金性能有害。在不锈钢中出现σ相会引起晶间腐蚀和脆性；在Ni基高温合金和耐热钢中，如果成分或热处理控制不当，则会发生片状的硬而脆的σ相沉淀，而使材料变脆，故应避免出现这种情况。


4. 超结构（有序固溶体）


对某些成分接近于一定的原子比（如AB或AB3
 ）的无序固溶体中，当它从高温缓冷到某一临界温度以下时，溶质原子会从统计随机分布状态过渡到占有一定位置的规则排列状态，即发生有序化过程，形成有序固溶体。长程有序的固溶体在其X射线衍射图上会产生外加的衍射线条，这称为超结构线，所以有序固溶体通常称为超结构或超点阵。

（1）超结构的主要类型：超结构的类型较多，主要的几种见表2.13所列和图2.50所示。


表2.13　几种典型的超结构




图2.50　几种典型的超点阵结构



（a）Cu3
 AuⅠ型超点阵　（b）CuAuⅠ型超点阵　（c）CuAuⅡ型超点阵　（d）β黄铜（CuZn）型超点阵　（e）Fe3
 Al型超点阵　（f）MgCd3
 型超点阵

（2）有序化和影响有序化的因素：有序化的基本条件是异类原子之间的相互吸引大于同类原子间的吸引作用，从而使有序固溶体的自由能低于无序态。

通常可用“长程有序度参数”S来定量地表示有序化程度：



式中，P为A原子的正确位置上（即在完全有序时此位置应为A原子所占据）出现A原子的几率，XA
 为A原子在合金中的原子数分数。完全有序时，P=1，此时S=1；完全无序时，P=XA
 ，此时S=0。


图2.51　反相畴结构



从无序到有序的转变过程是依赖于原子迁移来实现的，即存在形核和长大过程。电镜观察表明，最初核心是短程有序的微小区域。当合金缓冷经过某一临界温度时，各个核心慢慢独自长大，直至相互接壤。通常将这种小块有序区域称为有序畴。当两个有序畴同时长大相遇时，如果其边界恰好是同类原子相遇而构成一个明显的分界面，称为反相畴界，反相畴界两边的有序畴称为反相畴，如图2.51所示。

影响有序化的因素有温度、冷却速度和合金成分等。温度升高，冷速加快，或者合金成分偏离理想成分（如AB或AB3
 ）时，均不利于得到完全的有序结构。


5. 金属间化合物的性质和应用


金属间化合物由于原子键合和晶体结构的多样性，使得这种化合物具有许多特殊的物理、化学性能，已日益受到人们的重视，不少金属间化合物特别是超结构已作为新的功能材料和耐热材料正在被开发应用。现列举如下：

（1）具有超导性质的金属间化合物，如Nb3
 Ge，Nb3
 Al，Nb3
 Sn，V3
 Si，NbN等。

（2）具有特殊电学性质的金属间化合物，如InTe-PbSe，GaAs-ZnSe等在半导体材料中的应用。

（3）具有强磁性的金属间化合物，如稀土元素（Ce，La，Sm，Pr，Y等）和Co的化合物，具有特别优异的永磁性能。

（4）具有奇特吸释氢本领的金属间化合物（常称为储氢材料），如LaNi5
 ，FeTi，R2
 Mg17
 和R2
 Ni2
 Mg15
 等（R代表稀土La，Ce，Pr，Nd或混合稀土）是一种很有前途的储能和换能材料。

（5）具有耐热特性的金属间化合物，如Ni3
 Al，NiAl，TiAl，Ti3
 Al，FeAl，Fe3
 Al，MoSi2
 ，Nb
 Be12
 ，ZrBe12
 等，不仅具有很好的高温强度，并且在高温下具有比较好的塑性。

（6）耐蚀的金属间化合物，如某些金属的碳化物、硼化物、氮化物和氧化物等，在侵蚀介质中仍很耐蚀，若利用表面涂覆方法，可大大提高被涂覆件的耐蚀性能。

（7）具有形状记忆效应、超弹性和消振性的金属间化合物，如TiNi，CuZn，CuSi，MnCu，Cu3
 Al等，已在工业上得到应用。

此外，LaB6
 等稀土金属硼化物所具有的热电子发射性，Zr3
 Al的优良中子吸收性等在新型功能材料的应用中显示了广阔的前景。

2.4　离子晶体结构

陶瓷材料属于无机非金属材料，是由金属与非金属元素通过离子键或兼有离子键和共价键的方式结合起来的。陶瓷的晶体结构大多属于离子晶体。

典型的离子晶体是元素周期表中ⅠA族的碱金属元素Li，Na，K，Rb，Cs和ⅦA的卤族元素F，Cl，Br，I之间形成的化合物晶体。这种晶体是以正负离子为结合单元的。例如，NaCl晶体是以Na+
 和Cl-
 为单元结合成晶体的。它们的结合是依靠离子键的作用，即依靠正、负离子间的库仑作用。

为形成稳定的晶体还必须有某种近距的排斥作用与静电吸引作用相平衡。这种近距的排斥作用归因于泡利原理引起的斥力：当两个离子进一步靠近时，正负离子的电子云发生重叠，此时电子倾向于在离子之间作共有化运动。由于离子都是满壳层结构，故共有化电子必倾向于占据能量较高的激发态能级，使系统的能量增高，即表现出很强的排斥作用。这种排斥作用与静电吸引作用相平衡就形成稳定的离子晶体。

在人们对晶体结构进行长期的研究过程中，从大量的实验数据和结晶化学理论中，发现了离子化合物晶体结构的一些规律。在讨论典型的离子晶体结构前，先来讨论离子晶体的结构规则。

2.4.1　离子晶体的结构规则

鲍林（L. Pauling）在大量的实验基础上，应用离子键理论，归纳总结出离子晶体的结构规则如下。


1. 负离子配位多面体规则


鲍林认为：“在离子晶体中，正离子的周围形成一个负离子配位多面体，正负离子间的平衡距离取决于离子半径之和，而正离子的配位数则取决于正负离子的半径比。”这就是鲍林第一规则。这一规则是符合最小内能原理的。运用它，将离子晶体结构视为由负离子配位多面体按一定方式连接而成，正离子则处于负离子多面体的中央，故配位多面体才是离子晶体的真正结构基元。

为了降低晶体的总能量，正负离子趋向于形成尽可能紧密的堆积，即一个正离子趋向于以尽可能多的负离子为邻。因此，一个最稳定的结构应当有尽可能大的配位数，而这个配位数又取决于正、负离子半径的比值，如表2.14所列。另外，只有当正、负离子相互接触时，离子晶体的结构才稳定。因此，配位数一定时，R+
 /R-
 有一下限值，这就引入一个临界离子半径比值的概念。

离子晶体中，正离子的配位数通常为4和6，但也有少数为3，8，12。


表2.14　离子半径比（R+
 /R-
 ）、配位数与负离子配位多面体的形状



（续表）




2. 电价规则


在一个稳定的离子晶体结构中，每个负离子的电价Z-
 等于或接近等于与之邻接的各正离子静电键强度S的总和：



式中，Si
 为第i种正离子静电键强度，Z+
 为正离子的电荷，n为其配位数。这就是鲍林第二规则，也称电价规则。

由于静电键强度实际是离子键强度，也是晶体结构稳定性的标志。在具有大的正电位的地方，放置带有大负电荷的负离子，将使晶体的结构趋于稳定。这就是鲍林第二规则所反映的物理实质。


3. 负离子多面体共用顶、棱和面的规则


在分析离子晶体中负离子多面体相互间的连接方式时，电价规则只能指出共用同一个顶点的多面体数，而没有指出两个多面体间所共用的顶点数。鲍林第三规则指出：“在一配位结构中，共用棱特别是共用面的存在，会降低这个结构的稳定性。对于电价高，配位数低的正离子来说，这个效应尤为显著。”

从几何关系得知，两个四面体中心间的距离，在共用一个顶点时设为1，则共用棱和共用面时，分别等于0.58和0.33；在八面体的情况下，分别为1，0.71和0.58。根据库仑定律，同种电荷间的斥力与其距离的平方成反比，这种距离的显著缩短，必然导致正离子间库仑斥力的激增，使结构稳定性大大降低。


4. 不同种类正离子配位多面体间连接规则


在硅酸盐和多元离子化合物中，正离子的种类往往有多种，可能形成一种以上的配位多面体。鲍林第四规则认为：“在含有两种以上正离子的离子晶体中，一些电价较高，配位数较低的正离子配位多面体之间，有尽量互不结合的趋势。”这一规则总结了不同种类正离子配位多面体的连接规则。


5. 节约规则


鲍林第五规则指出：“在同一晶体中，同种正离子与同种负离子的结合方式应最大限度地趋于一致。”因为在一个均匀的结构中，不同形状的配位多面体很难有效地堆积在一起。

鲍林规则虽是一个经验性的规则，但在分析、理解离子晶体结构时简单明了，突出了结构的特点。它不但适用于结构简单的离子晶体，也适用于结构复杂的离子晶体及硅酸盐晶体。

2.4.2　典型的离子晶体结构

离子晶体按其化学组成分为二元化合物和多元化合物。其中二元化合物中介绍AB型，AB2
 型和A2
 B3
 型化合物；多元化合物中主要讨论ABO3
 型和AB2
 O4
 型。


1. AB型化合物结构



a.
 CsCl型结构
 　CsCl型结构是离子晶体结构中最简单的一种，属立方晶系简单立方点阵，Pm3m空间群。Cs+
 和Cl-
 半径之比为0.169nm/0.181nm=0.933，Cl-
 离子构成正六面体，Cs+
 在其中心，Cs+
 和Cl-
 的配位数均为8，多面体共面连接，一个晶胞内含Cs+
 和Cl-
 各一个，如图2.52所示。属于这种结构类型的有CsBr，CsI。


图2.52　CsCl型结构的立方晶胞




b.
 NaCl型结构
 　自然界有几百种化合物都属于NaCl型结构，有氧化物MgO，CaO，SrO，BaO，CdO，MnO，FeO，CoO，NiO；氮化物TiN，LaN，ScN，CrN，ZrN；碳化物TiC，VC，ScC等；所有的碱金属硫化物和卤化物（CsCl，CsBr，Csl除外）也都具有这种结构。

NaCl属立方晶系，面心立方点阵，Fm3m空间群，Na+
 和Cl-
 的半径比为0.525，Na+
 位于Cl-
 形成的八面体空隙中，如图2.53所示。实际上，NaCl结构可以看成是两个面心立方结构，一个是钠离子的，一个是氯离子相互在棱边上穿插而成，其中每个钠离子被6个氯离子包围，反过来氯离子也被等数量的钠离子包围。每个晶胞的离子数为8，即4个Na+
 和4个Cl-
 。


图2.53　NaCl型晶体结构




c.
 立方ZnS型结构
 　立方ZnS结构类型又称闪锌矿型（β-ZnS），属于立方晶系，面心立方点阵，空间群，如图2.54所示。从图中可以看出S2-
 位于立方晶胞的顶角和面心上，构成一套完整的面心立方晶格，而Zn2+
 也构成了一套面心立方格子，在体对角线1/4处互相穿插。这可从图2.54（b）的投影图中清楚看到，这里所标注的数字是以Z轴晶胞的高度为100，其他离子根据各自的位置标注为75，50，25，0。

在闪锌矿的晶胞中，一种离子（S2-
 或Zn2+
 ）占据面心立方结构的结点位置，另一种离子（Zn2+
 或S2-
 ）则占据四面体间隙的一半。Zn2+
 配位数为4，S2-
 的配位数也为4。四面体共顶连接（见图2.54（c））。理论上rZn2+

 /rS2-

 为0.414，配位数应为6，但Zn2+
 极化作用很强，S2-
 又极易变形，因此，配位数降至4，一个S2-
 被4个［ZnS4
 ］四面体共用。

Be，Cd的硫化物，硒化物，碲化物及CuCl也属此类型结构。


图2.54　立方ZnS型结构



（a）晶胞结构　（b）（001）面上的投影图　（c）多面体图


图2.55　六方ZnS型结构




d.
 六方ZnS型结构
 　六方ZnS型又叫纤锌矿型，属六方晶系，P63
 mc空间群，晶体结构如图2.55所示。

从图中可看出每个晶胞内包含4个离子，其坐标为：



这个结构可以看成较大的负离子构成hcp结构，而Zn2+
 占据其中一半的四面体空隙，构成了［ZnS4
 ］四面体。由于离子间极化的影响，使配位数由6降至4，故每个S2-
 被4个［ZnS4
 ］四面体共用，且4个四面体共顶连接。

属于这种结构类型的有ZnO，ZnSe，AgI，BeO等。


2. AB2
 型化合物结构



a.
 CaF2
 （萤石）型结构
 　CaF2
 属立方晶系，面心立方点阵，Fm3m空间群，其结构如图2.56所示，正负离子数比为1∶2。


图2.56　萤石（CaF2
 ）型结构



（a）晶胞图　（b）［CaF8
 ］多面体图　（c）［FCa4
 ］多面体图

从图中可看出，Ca2+
 处在立方体的顶角和各面心位置，形成面心立方结构。F-
 离子位于立方体内8个小立方体的中心位置，即填充了全部的四面体空隙，构成了［FCa4
 ］四面体，见图2.56（c），配位数为4。若F-
 作简单立方堆积，Ca2+
 填于半数的立方体空隙中，则构成［CaF8
 ］立方体，故Ca2+
 的配位数为8，立方体之间共棱连接，见图2.56（b）。从空间结构看，Ca2+
 构成一套完整的面心立方结构，F-
 构成了两套面心立方格子，它们在体对角线处互相穿插。属于CaF2
 型结构的化合物有ThO2
 ，CeO2
 ，VO2
 ，C-ZrO2
 等。


b.
 TiO2
 （金红石）型结构
 　金红石是TiO2
 的一种稳定型结构，属四方晶系，空间群，其结构如图2.57所示。每个晶胞有2个Ti4+
 离子，4个O2-
 离子；正负离子半径比为0.45，其配位数分别为6和3，每个O2-
 同时与3个Ti4+
 键合，即每3个［TiO6
 ］八面体共用一个O2-
 ；而Ti4+
 位于晶胞的顶角和中心，即处在O2-
 构成的稍有变形的八面体中心，这些八面体之间在（001）面上共棱边，但八面体间隙只有一半为钛离子所占据。


图2.57　金红石（TiO2
 ）型结构



（a）负离子多面体图　（b）晶胞图

属于这类结构的还有GeO2
 ，PbO2
 ，SnO2
 ，MnO2
 ，VO2
 ，NbO2
 ，TeO2
 及MnF2
 ，FeF2
 ，MgF2
 等。


c.
 β-方石英（方晶石）型结构
 　方晶石为SiO2
 高温时的同素异构体，属立方晶系，其晶体结构如图2.58所示。Si4+
 离子占据全部面心立方结点位置和立方体内相当于8个小立方体中心的4个。每个Si4+
 同4个O2-
 结合形成［SiO4
 ］四面体；每个O2-
 都连接2个对称的［SiO4
 ］四面体，多个四面体之间相互共用顶点，并重复堆垛而形成β-方石英型结构，故与球填充模型相比，这种结构中的O2-
 排列是很疏松的。


图2.58　β-方石英型结构



SiO2
 虽有多种同素异构体，但其他的结构都可看成是由β-方石英的变形而得。石英晶体中由于具有较强的Si—O键及完整的结构，因此具有熔点高、硬度高、化学稳定性好等特点。


3. A2
 B3
 型化合物结构


以α-Al2
 O3
 为代表的刚玉型结构，是A2
 B3
 型的典型结构。

刚玉为天然α-Al2
 O3
 单晶体，呈红色的称红宝石（含铬），呈蓝色的称蓝宝石（含钛）。其结构属菱方晶系，空间群。正负离子的配位数分别为6和4，O2-
 近似作密排六方堆积，Al3+
 位于八面体间隙中，但只填满这种空隙的2/3。铝离子的排列要使它们之间的距离最大，因此每三个相邻的八面体空隙，就有一个是有规则地空着的，这样六层构成一个完整的周期，如图2.59所示。按电价规则，每个O2-
 可与4个Al3+
 键合，即每一个O2-
 同时被4个［AlO6
 ］八面体所共有；Al3+
 与6个O2-
 的距离有区别，其中3个距离较近为0.189nm，另外3个较远为0.193nm。每个晶胞中有4个Al3+
 和6个O2-
 。


图2.59　α-Al2
 O3
 的结构



（a）晶格结构　（b）密堆积模型

刚玉性质极硬，莫氏硬度9，不易破碎，熔点2050℃，这与结构中Al—O键的结合强度密切相关。属于刚玉型结构的化合物还有Cr2
 O3
 ，α-Fe2
 O3
 ，α-Ga2
 O3
 等。


4. ABO3
 型化合物结构



a.
 CaTiO3
 （钙钛矿）型结构
 　钙钛矿又称灰钛石，系以CaTiO3
 为主要成分的天然矿物，理想情况下为立方晶系，在低温时转变为正交晶系，PCmm空间群。

图2.60为理想钙钛矿型结构的立方晶胞。Ca2+
 和O2-
 构成fcc结构，Ca2+
 在立方体的顶角，O2-
 在立方体的六个面心上；而较小的Ti4+
 填于由6个O2-
 所构成的八面体［TiO6
 ］空隙中，这个位置刚好在由Ca2+
 构成的立方体的中心。由组成得知，Ti4+
 只填满1/4的八面体空隙。［TiO6
 ］八面体群相互以顶点相接，Ca2+
 则填于［TiO6
 ］八面体群的空隙中，并被12个O2-
 所包围，故Ca2+
 的配位数为12，而Ti4+
 的配位数为6，见图2.60（b）所示。


图2.60　钙钛矿型结构



（a）晶胞结构　（b）配位多面体的连接和Ca2+
 配位数为12的情况

从鲍林规则得知：Ti—O离子间的静电键强度S为，而Ca—O离子间的S为，每个O2-
 被2个［TiO6
 ］八面体和4个［CaO12
 ］十四面体所共用，O2-
 的电价为，即饱和，结构稳定。

属于钙钛矿型结构的还有BaTiO3
 ，SrTiO3
 ，PbTiO3
 ，CaZrO3
 ，PbZrO3
 ，SrZrO3
 ，SrSnO3
 等。


b.
 方解石（CaCO3
 ）型结构
 　方解石属菱方晶系，空间群，其结构如图2.61所示。每个晶胞有4个Ca2+
 和4个［CO3
 ］2-
 络合离子。每个Ca2+
 被6个［CO3
 ］2-
 所包围，Ca2+
 的配位数为6；络合离子［CO3
 ］2-
 中3个O2-
 作等边三角形排列，C4+
 在三角形之中心位置，C—O间是共价键结合；而Ca2+
 同［CO3
 ］2-
 是离子键结合。［CO3
 ］2-
 在结构中的排布均垂直于三次轴。


图2.61　方解石型结构



属于方解石型结构的还有MgCO3
 （菱镁矿），CaCO3
 ·MgCO3
 （白云石）等。


5. AB2
 O4
 型化合物结构


AB2
 O4
 型化合物中最重要的化合物是尖晶石（MgAl2
 O4
 ）。

MgAl2
 O4
 结构如图2.62所示，属立方晶系，面心立方点阵，Fd3m空间群。每个晶胞内有32个O2-
 ，16个Al3+
 和8个Mg2+
 离子。O2-
 呈面心立方密排结构，Mg2+
 的配位数为4，处在氧四面体中心；Al3+
 的配位数为6，居于氧八面体空隙中，其结构颇为复杂。为了清楚起见，可把这种结构看成由8个立方亚晶胞所组成，如图2.63所示，它们在结构上又可分甲、乙两种类型。在甲型立方亚胞中，Mg2+
 位于单元的中心和4个顶角上（相应于晶胞的角和面心），4个O2-
 分别位于各条体对角线上距临空的顶角1/4处。在乙型立方亚胞中，Mg2+
 处在4个顶角上，4个O2-
 位于各条体对角线上距Mg2+
 顶角的1/4处，而Al3+
 位于4条体对角线上距临空顶角的1/4处。若把MgAl2
 O4
 晶格看作是O2-
 立方最密排结构，八面体间隙有一半被Al3+
 所填，而四面体间隙则只有1/8被Mg2+
 所填。


	
	



	图2.62　尖晶石的单位晶胞
	图2.63　MgAl2
 O4
 结构中的小单元




按电价规则，，这样每个O2-
 离子的电价要由4个正离子提供，其中3个为Al3+
 ，1个为Mg2+
 ，即3个［AlO6
 ］八面体与1个［MgO4
 ］四面体共顶连接，电价饱和，结构稳定。而且结构中的Al—O键，Mg—O键均为较强的离子键，故结合牢固，硬度高，熔点高（2135℃），化学稳定性好。

属于尖晶石型结构的还有ZnFe2
 O4
 ，CdFe2
 N4
 ，FeAl2
 O4
 ，CoAl2
 O4
 ，NiAl2
 O4
 ，MnAl2
 O4
 和ZnAl2
 O4
 等。

2.4.3　硅酸盐的晶体结构

硅酸盐晶体是构成地壳的主要矿物，它们也是制造水泥、陶瓷、玻璃、耐火材料的主要原料。

硅酸盐的成分复杂，结构形式多种多样。但硅酸盐的结构主要由三部分组成，一部分是由硅和氧按不同比例组成的各种负离子团，称为硅氧骨干，这是硅酸盐的基本结构单元，另外两部分为硅氧骨干以外的正离子和负离子。因此，硅酸盐晶体结构的基本特点可归纳如下：


图2.64　［SiO4
 ］4-
 四面体



（1）构成硅酸盐的基本结构单元是硅和氧组成的［SiO4
 ］4-
 四面体，如图2.64所示。在［SiO4
 ］4-
 中，4个氧离子围绕位于中心的硅离子，每个氧离子有一个电子可以和其他离子键合。硅氧之间的平均距离为0.160nm，这个值比硅氧离子半径之和要小，说明硅氧之间的结合除离子键外，还有相当数量的共价键，一般视为离子键和共价键各占50%。

（2）按电价规则，每个O2-
 最多只能为两个［SiO4
 ］4-
 四面体所共有。如果结构中只有一个Si4+
 提供给O2-
 电价，那么O2-
 的另一个未饱和的电价将由其他正离子如Al3+
 ，Mg2+
 ……提供，这就形成了各种不同类型的硅酸盐。

（3）按鲍林第三规则，［SiO4
 ］4-
 四面体中未饱和的氧离子和金属正离子结合后，可以相互独立地在结构中存在，或者可以通过共用四面体顶点彼此连接成单链、双链或成层状、网状的复杂结构，但不能共棱和共面连接，否则结构不稳定（见图2.65），且同一类型硅酸盐中，［SiO4
 ］4-
 四面体间的连接方式一般只有一种。


图2.65　［SiO4
 ］4-
 四面体相互连接



（a）共顶点连接　（b）共棱连接　（c）共面连接

（4）［SiO4
 ］4-
 四面体中的Si—O—Si结合键通常并不是一条直线，而是呈键角为145°的折线。

所以，硅酸盐结构是由［SiO4
 ］4-
 四面体结构单元以不同方式相互连成的复杂结构。因此其分类不能按化学上的正、偏硅酸盐来分，而是按照［SiO4
 ］4-
 的不同组合，即按［SiO4
 ］4-
 四面体在空间发展的维数来分。下面即来简单介绍孤岛状、组群状、链状、层状和架状硅酸盐的晶体结构。


1. 孤岛状硅酸盐


所谓孤岛状结构，是指在硅酸盐晶体结构中，［SiO4
 ］4-
 四面体是以孤立状态存在，共用氧数为零，即一个个［SiO4
 ］4-
 四面体只通过与其他正离子连接，而使化合价达到饱和时，就形成了孤立的或岛状的硅酸盐结构，又称原硅酸盐。正离子可是Mg2+
 ，Ca2+
 ，Fe2+
 ，Mn2+
 等金属离子。

属于孤岛状硅酸盐结构的矿物有镁橄榄石Mg2
 ［SiO4
 ］，锆英石Zr［SiO4
 ］等。下面即以镁橄榄石为例说明该结构的特点。镁橄榄石Mg2
 ［SiO4
 ］属正交晶系，P6nm空间群。每个晶胞中有4个“分子”，28个离子。其中有8个镁离子，4个硅离子和16个氧离子。图2.66为镁橄榄石结构在（100）面投影图。为醒目起见，位于四面体中心的Si4+
 未画出。其结构的主要特点如下：

（1）各［SiO4
 ］4-
 四面体是单独存在的，其顶角相间地朝上朝下；

（2）各［SiO4
 ］4-
 四面体只通过O—Mg—O键连接在一起；

（3）Mg2+
 离子周围有6个O2-
 离子位于几乎是正八面体的顶角，因此整个结构可以看成是由四面体和八面体堆积而成的；

（4）O2-
 离子近似按照六方排列，这是由于氧离子与大多数其他离子相比尺寸较大的缘故。氧离子成密堆积结构是许多硅酸盐结构的一个特征。

二价铁离子Fe2+
 和钙离子Ca2+
 可以取代镁橄榄石中的Mg2+
 ，而形成（Mg，Fe）2
 ［SiO4
 ］或（Ca，Mg）2
 ［SiO4
 ］橄榄石。

镁橄榄石结构紧密，静电键也很强，结构稳定，熔点高达1890℃，是碱性耐火材料中的重要矿物相。


图2.66　镁橄榄石结构在（100）面投影图




2. 组群状硅酸盐晶体结构


组群状结构是指由［SiO4
 ］4-
 通过共用1个或2个氧（桥氧）相连成的含成对、3节、4节或6节硅氧团组群（见图2.67）。这些组群之间再由其他正离子按一定的配位形式构成硅酸盐结构。下面以绿柱石Be3
 Al2
 ［Si6
 O18
 ］为例来说明这类结构的特点。


图2.67　孤立的有限硅氧四面体群的各种形状



绿柱石Be3
 Al2
 ［Si6
 O18
 ］结构属六方晶系，P6/mcc空间群。图2.68是其晶胞投影。其基本结构单元是6个硅氧四面体形成的六节环，这些六节环之间靠Al3+
 和Be2+
 离子连接，Al3+
 的配位数为6，与硅氧网络的非桥氧形成［AlO6
 ］八面体；Be2+
 配位数为4，构成［BeO4
 ］四面体。环与环相叠，上下两层错开30°。从结构上看，在上下叠置的六节环内形成了巨大的通道，可储有K+
 ，Na+
 ，Cs+
 离子及H2
 O分子，使绿柱石结构成为离子导电的载体。


图2.68　绿柱石的结构



具有优良抗热、抗振性能的堇青石Mg2
 Al3
 ［AlSi5
 O18
 ］的结构与绿柱石相似，只是在六节环中有一个［SiO4
 ］四面体中的Si4+
 被Al3+
 所取代，环外的（Be3
 Al2
 ）被（Mg2
 Al3
 ）所取代而已。


3. 链状硅酸盐


［SiO4
 ］4-
 四面体通过桥氧的连接，在一维方向伸长成单链或双链，而链与链之间通过其他正离子按一定的配位关系连接就构成了链状硅酸盐结构（见图2.69）。


图2.69　链状硅酸盐结构



（a）单链　（b）双链

单链结构单元的分子式为。一大批陶瓷材料具有这种单链结构，如顽辉石Mg［SiO3
 ］，透辉石CaMg［Si2
 O6
 ］，锂辉石LiAl［Si2
 O6
 ］，顽火辉石Mg2
 ［Si2
 O6
 ］。在单链状结构中由于Si—O键比链间M—O键强得多，因此链状硅酸盐矿物很容易沿链间结合较弱处裂成纤维。

双链的结构单元分子式为。透闪石Ca2
 Mg5
 ［Si4
 O11
 ］2
 （OH）2
 ，斜方角闪石（Mg，Fe）7
 ［Si4
 O11
 ］2
 （OH）2
 ，硅线石Al［AlSiO5
 ］和莫来石Al［Al1+x
 ·Si1-x
 O5-x/2
 ］（x=0.25~0.40）
 及石棉类矿物都属双链结构。


4. 层状结构硅酸盐


［SiO4
 ］4-
 四面体的某一个面（由3个氧离子组成）在平面内以共用顶点的方式连接成六角对称的二维结构，即为层状结构。它多为二节单层，即以两个［SiO4
 ］4-
 四面体的连接为一个重复的周期，且它有1个氧离子处于自由端，价态未饱和，称为活性氧，它将与金属离子（如Mg2+
 ，Al3+
 ，Fe2+
 ，Fe3+
 ，Mn3+
 ，Li+
 ，Na+
 ，K+
 等）结合而形成稳定的结构，如图2.70所示。在六元环状单层结构中，Si4+
 分布在同一高度，单元大小可在六元环层中取一个矩形，结构单元内氧与硅之比为10∶4，其化学式可写成［Si4
 O10
 ］4-
 。


图2.70　层状硅酸盐中的四面体



当活性氧与其他负离子一起与金属正离子如Mg2+
 ，Ca2+
 ，Fe2+
 ，Al3+
 等相连接时，构成了［Me（O，OH）6
 ］八面体层。它与四面体层相连接就构成双层结构；八面体层的两侧各与四面体层结合的硅酸盐结构称为三层结构。

在层状硅酸盐结构中，层内Si—O键和Me—O键要比层与层之间分子键或氢键强得多，因此这种结构容易从层间剥离，形成片状解理。

具有层状结构的硅酸盐矿物高岭土Al4
 ［Si4
 O10
 ］（OH）8
 为典型代表，此外还有滑石Mg3
 ［Si4
 O10
 ］（OH）2
 ，叶蜡石Al2
 ［Si4
 O10
 ］（OH）2
 ，蒙脱石（Mx
 ·nH2
 O）（Al2-x
 Mgx
 ）［Si4
 O10
 ］（OH）2
 等。


5. 架状硅酸盐


当［SiO4
 ］4-
 四面体连成无限六元环状，层中未饱和氧离子交替指向上或向下，把这样的层叠置起来，使每两个活性氧为一个公共氧所代替，就可以得到架状结构硅酸盐。这个结构的特点是每个［SiO4
 ］4-
 四面体中的氧离子全部被共用。因此，架状结构的硅氧结构单元化学式为SiO2
 。

典型的架状结构硅酸盐是石英及其各变种（见图2.58），还有长石（K，Na，Ca）［AlSi3
 O8
 ］，霞石Na［AlSiO4
 ］和沸石Na［AlSi2
 O6
 ］·H2
 O等。

2.5　共价晶体结构

元素周期表中Ⅳ，Ⅴ，Ⅵ族元素、许多无机非金属材料和聚合物都是共价键结合。由于共价晶体中相邻原子通过共用价电子形成稳定的电子满壳层结构，因此，共价晶体的共同特点是配位数服从8-N法则，N为原子的价电子数，这就是说结构中每个原子都有8-N个最近邻的原子。这一特点就使得共价键结构具有饱和性。另外，共价晶体中各个键之间都有确定的方位，即共价键有着明显的方向性，这也导致共价晶体中原子的配位数要比金属型和离子型晶体的小。

共价晶体最典型代表是金刚石结构，如图2.71所示。金刚石是碳的一种结晶形式。这里，每个碳原子均有4个等距离（0.154nm）的最近邻原子，全部按共价键结合，符合8-N规则。其晶体结构属于复杂的面心立方结构，碳原子除按通常的fcc排列外，立方体内还有4个原子，它们的坐标分别为，相当于晶体内其中4个四面体间隙中心的位置。故晶胞内共含8个原子。实际上，该晶体结构可视为两个面心立方晶胞中的一个沿着另一个的体对角线相对位移距离穿插而成。


图2.71　金刚石型结构



（a）共价键　（b）晶胞　（c）原子在底面上的投影

具有金刚石型结构的还有α-Sn，Si，Ge。另外，SiC，闪锌矿（ZnS）等晶体结构与金刚石结构也完全相同，只是在SiC晶体中硅原子取代了复杂立方晶体结构中位于四面体间隙中的碳原子，即原有的一半碳原子占据的位置被Si原子取代；而在闪锌矿（ZnS）中，S离子取代了fcc结点位置的碳原子，Zn离子则取代了4个四面体间隙中的碳原子而已。

图2.72为As，Sb，Bi的晶体结构。它属菱方结构（A7），配位数为3，即每个原子有3个最近邻的原子，以共价键方式相结合并形成层状结构，层间具有金属键性质。


图2.72　第ⅤA族元素As，Sb，Bi的晶体结构



图2.73为Se，Te的三角晶体结构（A8）。它的配位数为2，每个原子有2个近邻原子，以共价键方式相结合。原子组成呈螺旋形分布的链状结构。


图2.73　Se和Te的晶体结构



2.6　聚合物的晶态结构

聚合物聚集态结构也称三次结构。它是指在分子间力作用下大分子相互敛集在一起所形成的组织结构。聚合物聚集态结构分为晶态结构和非晶态（无定形）结构两种类型，且有两个不同于低分子物质聚集态的明显特点：

（1）聚合物晶态总是包含一定量的非晶相；

（2）聚合物聚集态结构不但与大分子链本身的结构有关，如聚合物一次和二次结构规则，简单的及分子间作用力强的大分子有利于结晶，分子链越长，则结晶越困难，而且还强烈地依赖外界条件，如温度对结晶过程有很大影响，应力也可加速结晶。

也正因为是大分子结构的缘故，带来高分子结晶结构的特征，例如，高分子的结晶是分子的结晶；结晶速度慢和结晶不完整性；晶内存在大量的缺陷；一个大分子可以贯穿若干个晶胞，甚至可从结晶区到非晶区再穿入结晶区等，这就使其晶态结构要比小分子复杂得多。

2.6.1　聚合物的晶体形态

聚合物的晶态多种多样，主要有单晶、片晶、球晶、树枝状晶、孪晶、纤维状晶和串晶等。


1. 高分子单晶


通常只能在特殊条件下得到高分子单晶。例如，从浓度在0.01%以下的极稀溶液中缓慢结晶可以获得具有规则外形的薄片状晶体。在电镜下观察到它们的厚度通常在10nm左右，大小从几个微米至几十微米，甚至更大。


2. 高分子球晶


球晶是高分子多晶体的一种主要形式，它可以从浓溶液或熔体冷却结晶时获得。当它的生长不受阻碍时其外形呈球状。其直径通常在0.5至100μm之间，大的甚至可达cm数量级。较大的球晶（5μm以上）很容易在光学显微镜下观察到。

球晶的光学特征是可以在偏光显微镜下观察到黑十字消光图案（Maltese Cross），有时在消光黑十字上还重叠有一系列同心圆环状消光图案。

对球晶的生长过程，已进行了很多研究。图2.74形象地描绘了球晶生长各阶段的情况。成核初始阶段它只是一个多层片晶（见图2.74（a）），然后逐渐向外张开生长（见图2.74（b），（c）），不断分叉生长成捆束状形式（见图2.74（d）），最后形成球状晶体（见图2.74（e））。实际上这还属早期阶段，最后的球晶通常还要大得多。详细的球晶结构示意图见图2.75。


图2.74　球晶生长过程示意图




图2.75　球晶结构的详细示意图




3. 高分子树枝状晶


当结晶温度较低或溶液浓度较大，或相对分子质量过大时，高分子从溶液析出结晶时不再形成单晶，结晶的过度生长会产生较复杂的结晶形式。这时高分子的扩散成为结晶生长的控制因素，突出的棱角在几何学上将比生长面上邻近的其他点更为有利，能从更大的立体角接受结晶分子，所以在棱角处倾向于在其余晶粒前头向前生长变细变尖，更增加树枝状生长的倾向，最终形成树枝状晶。


4. 高分子串晶



图2.76　串晶的结构示意图



串晶也称Shish-Kabab结构。最早是在高分子溶液边搅拌边结晶中形成的。在电子显微镜下观察，串晶貌如串珠，因而得名。这种高分子串晶具有伸直链结构的中心线，中心线周围间隔地生长着折叠链的晶片，其模型见图2.76。搅拌速度越快，高分子在结晶过程中受到的切应力就越大，所形成的串晶中伸直链晶体的比例就越大，晶体的熔点也增高。这种晶体因具有伸直链结构的中心线，所以提供了材料的高强度、抗溶剂和耐腐蚀等优良性能。例如聚乙烯串晶的断裂强度为374.4MPa，伸长率为22%，弹性模量相当于普通聚乙烯纤维的6倍，达1999.2MPa。在高速挤出淬火所获得的高分子薄膜中也发现有串晶结构，这种薄膜的模量和透明度提高很大。所以高分子串晶的发现，对了解纤维纺丝和薄膜成型等工艺过程中结构与性能的关系具有实际意义。


5. 伸直链晶体


高分子在高温高压下结晶时，有可能获得由完全伸展的高分子链平行规则排列而成的伸直链片晶，片晶厚度与分子链的长度相当。例如，聚乙烯在温度高于200℃，压力大于405.3MPa下进行结晶时，就得到伸直链片晶。所得到的片晶熔点为140.1℃，结晶度为97%，密度超过0.99g/cm3
 。片晶厚度达103
 nm~104
 nm，基本上等于伸直了的分子链长度。厚度与相对分子质量分布相当，而且不随热处理条件的变化而变化。所以现在认为伸直链结构是高分子中热力学上最稳定的一种聚集态结构。

2.6.2　聚合物晶态结构的模型

随着人们对高分子晶体的认识逐渐深入，在实验的基础上提出了各种各样的模型，试图解释观察到的各种实验现象，进而探讨结晶结构与高分子性能之间的关系。

（1）缨状微束模型。它是Bryant在1947年提出的。他们用X射线研究了很多结晶型高分子，结果否定了以往关于高分子无规线团杂乱无章的聚集态概念，证明不完善结晶结构的存在，并认为结晶高分子中晶区与非晶区互相穿插同时存在，见图2.77。这个模型有时也称为两相模型。它解释了X射线衍射和其他很多实验观察的结果，如高分子的密度比晶胞的密度小是因为两相共存的结果；高分子拉伸后，由于微晶的取向使得X射线衍射图上出现圆弧形；由于微晶大小的差异使得结晶高分子在熔融时存在一定大小的熔限；由于非晶区比晶区的可渗透性大，造成化学反应和物理作用的不均匀性；拉伸高分子的光学双折射现象是由于非晶区中分子链取向的结果。


图2.77　半结晶高分子的缨状微束模型示意图



（2）折叠链模型。折叠链模型是在聚合物晶体中，大分子链以折叠的形式堆砌起来的，如图2.78所示。


图2.78　Keller近邻规则折叠链结构模型



（3）伸直链模型。对聚乙烯和聚四氟乙烯等不带侧基的高分子化合物，在极高压下结晶的大分子链垂直排列在片晶中。

（4）串晶的结构模型。它是伸直链和折叠链的组合结构。

（5）球晶的结构模型。多层片晶是聚合物中常见的一种结构单元。若大量多层片晶以晶核为中心，以相同的速率辐射型生长，则形成球状多晶聚合体。

（6）Hosemann模型。由于各种结晶模型都有其片面性，为此R. Hosemann综合了各种结晶模型，提出了一种折中的模型，见图2.79。它综合了在高分子晶态结构中所可能存在的各种形态。因而特别适用于描述半结晶高分子中复杂的结构形态。


图2.79　霍斯曼（Hosemann）模型



2.6.3　聚合物晶体的晶胞结构

具有各种构象的分子链如何被堆砌到晶格中去，通过电镜和X射线衍射实验可进一步研究聚合物的晶胞结构。

聚合物晶胞中，沿大分子链的方向和垂直于大分子链方向的原子间距是不同的，使得聚合物不能形成立方晶系。由X射线结构分析，可以求出晶胞的具体参数和晶体的类型。一般取大分子链的方向为晶胞的c轴。晶胞结构和参数与大分子链的化学结构、构象及结晶条件有关。例如，聚乙烯的稳定晶型是正交晶系，但拉伸时能形成三斜或单斜晶型；全同立构聚丙烯在不同的温度下结晶，可形成单斜、六方和菱方三种晶型。

图2.80为聚乙烯的晶体结构。右图为与聚乙烯结晶的纤维轴（c轴）平行的平面上和垂直平面上的投影。若从纤维轴方向上看分子链的堆砌时，则分子链的水准线全部一致。聚乙烯的晶格属斜方晶系，晶格常数a为0.736nm，b为0.492nm，c为0.253nm；两条分子链贯穿一个晶胞。


图2.80　聚乙烯分子的形态和在晶胞中的排列



图2.81为纤维素葡萄糖单元的晶体结构。它属单斜晶系，（a）图为垂直b轴的平面投影，（b）图为垂直a轴的平面投影。（a）图中每个晶胞贯穿两条平行于b轴，且上下呈相反方向的分子链。各条分子链中的所有原子间的距离相当于主价键的长度，C—C键为0.154nm，C—O键为0.145nm。位于晶胞中央和角上的分子链，沿a轴方向形成氢链，两个羟基间的距离为0.26nm，即只要把这两条分子链的高度上下错开半个葡萄糖剩基，氢链就可形成。


图2.81　纤维素葡萄糖单元在晶胞中的排列



图2.82为尼龙类的晶体结构。尼龙6晶胞两侧的分子链与中央的分子链成反向平行，所有的酰胺基都参与氢键的形成。在与此相应的尼龙77的结晶中，单键HN—CH2
 和CH2
 —CO的内旋转角，由T型移动了位置而采取缩短的（γ型）构象，因此所有的酰胺基仍然能建立氢键。尼龙66与尼龙77不同，虽然具有完全伸直的（α型）构象，但薄片平面内分子链的水平线相继错开，同时，薄片间的薄片水平面也依次错开，并由此形成氢键。


图2.82　尼龙类的结晶结构中分子薄片的形成



（图中：点线表示氢键，虚线表示一个晶胞）

（a）尼龙6（反向平行）　（b）尼龙66　（c）尼龙77（γ型）

图2.83为间同立构型聚氯乙烯的晶体结构。


图2.83　聚氯乙烯的结晶结构



（图中：大圆圈表示氯原子的位置，点线表示范德瓦耳斯接触，虚线表示属于斜方晶系的晶胞，晶格常数a=1.06nm，b=0.54nm，c（纤维周期）=0.51nm。）

图2.84为全同立构型聚丙烯的晶体结构。


图2.84　聚丙烯分子的形态和在晶胞中的排列



一些聚合物在25℃的晶胞参数和结构如表2.15所列。


表2.15　某些高分子化合物在25℃的晶胞参数和晶体形状



①　由于取代基的形状和大小不同，以及取代基的极性不同，有时一个等同周期中可形成多个螺旋，如8/5就表示它由8个结构单元旋转5圈形成的一个等同周期。

2.7　准晶态结构

准晶（quasicrystal）是准周期性晶体的简称，它是一种介于晶态和非晶态之间的新的原子聚集状态的固态结构。

从“2.1　晶体学基础”一节中得知：原子呈三维周期有序排列的晶体不可能有5次及高于6次的对称轴，因为它们不能满足平移对称的条件。但是，随着近代材料制备技术的发展，谢特曼（Shechtman）等人于1984年报道了在快冷Al86
 Mn14
 合金的电子衍射图中发现了具有二十面体对称性的斑点分布，斑点的明锐程度不亚于晶体情况，说明其中含有5次对称轴的结构，如图2.85所示。这种不符合晶体的对称条件、但呈一定的周期性有序排列的类似于晶态的固体被称为准晶。


图2.85　AlMn合金的电子衍射图



准晶态的结构既不同于晶体，也不同于非晶态。准晶态结构有多种形式，有一维准晶、二维准晶和二十面体对称的三维准晶等。至于如何描绘准晶态结构，由于它不能通过平移操作实现周期性，故不能如晶体那样取一个晶胞来代表其结构，目前较常用的是以拼砌花砖方式的模型来表征准晶态结构。有关准晶态的结构和拼砌将在9.2节中详细讨论。

除了少数准晶为稳态相之外，大多数准晶相均属亚稳态结构，它们主要通过快冷方法形成，此外经喷涂、离子轰击或气相沉积等途径也能形成准晶。目前已在数十种合金系中发现了准晶，除了5次对称，还有8，10，12次对称轴结构。

2.8　液晶态结构

某些物质在熔融态或被溶剂溶解之后，尽管失去固态物质的刚性，却获得了液体的易流动性，并保留着部分晶态物质分子的各向异性有序排列，形成一种兼有晶体和液体的部分性质的中间态，这种由固态向液态转化过程中存在的取向有序流体称为液晶（liquid-crystalline）。

液晶现象最早在1889年由奥地利植物学家赖尼策尔（Reinitzer）对苯甲酸胆甾醇酯加热时发现，在145℃下该固体熔融为白色浑浊液体，它很像晶体，具有光学的各向异性和双折射性质；而当这种液体再加热到179℃时，又转变为各向同性的清澈透明液体。

由于液晶材料的特殊结构致使它的一些物理性能呈现出各向异性，而且其分子取向分布易通过外加的场强控制，所以液晶材料在光学记录、贮存材料，特别是在液晶显示器（LCD）技术中得到重要的应用。此外，由取向液晶聚合物获得高性能的纤维材料方面也备受人们的青睐。

2.8.1　液晶的分子结构特征与分类

能够形成液晶的物质通常具有刚性分子结构，其分子的长度和宽度的比例R≥1，呈棒状或近似棒状的构象，其摩尔质量一般在0.2~0.5kg/mol之间。一般把这样的结构部分称为液晶原或介原，而且这类刚性的液晶原几乎无一例外地都连有一个或几个柔性的分子链，如同“尾巴”一样；除了刚性结构和柔性“尾巴”外，同时它还具有在液态下维持分子的某种有序排列所必需的结构因素，这样的结构特征常与分子中含有对位苯撑、强极性基团和高度可极化基团或氢键有关。刚性晶原和极性基团是分子在液态仍保留一定有序性的必要条件，而柔性“尾巴”使体系具有液体的形变能力和流动性。

至于高分子液晶按其液晶原所处的位置，则大致可以分为主链型液晶、侧链型液晶和不含刚性液晶原的液晶高分子等。

形成液晶聚合物的单体结构可分为双亲的（amphiphilic）和非双亲的（nonamphiphilic）两大类分子。双亲类分子是指兼具疏水和亲水作用的单体分子。双亲性液晶分子的形状像一个长蝌蚪，其一端是一个亲水的极性头，另一端是疏水的非极性链，例如肥皂、正壬酸钾、磷酸、多肽的溶液都可呈液晶态。由双亲分子聚合得到的液晶聚合物毕竟只有少数，绝大多数为非双亲分子的液晶聚合物。非双亲分子则是一些几何形状不对称的刚性或半刚性的单体分子。它又分两种：一种是棒状结构，属于“筷型”（nematic），这种分子的长度和宽度比，即轴比R1，具有这种结构的液晶种类最多，例如4，4‘-二甲氧基氧化偶氮苯：分子的长宽比R≈2.6，长厚比R′≈5.2；另一种是平面结构，属于“碟型”（discoic），中间的碟包括各种芳环、稠环、杂环和酞菁等化合物。

另外，按照液晶形成的方式和性能，又可将液晶分为溶致型（lyotropic）液晶和热致型（thermotropic）液晶两大类。溶致型液晶系两种或两种以上组分形成的液晶，其中一种是水或其他极性溶剂，如溶解在浓硫酸中的聚对苯二甲酰对苯二胺是一种典型的溶致型液晶聚合物。当它在溶液中达到某一临界浓度以上时才呈现液晶态，且可在一个浓度范围内存在。溶致型液晶在生物系统中大量存在，生物膜就具有液晶的特征。最常见的溶致液晶有肥皂水、洗衣粉溶液和表面活化剂溶液等。

热致型液晶是单成分的纯化合物或均匀混合物在加热至熔点以上的某一个温度范围呈现液晶性能。近年来，发现许多芳族共聚酯在熔点以上某个温度区具有热致型液晶的特性。

2.8.2　液晶的结构

根据液晶分子的排列形式和有序性的不同，液晶主要有四种不同的结构类型，即近晶型、向列型、胆甾型和柱状型，如图2.86所示。


1. 近晶型结构


近晶型液晶具有较高的有序态，系层状结构，是所有液晶中最接近结晶结构的一类，故有近晶型之称。近晶型液晶分子分布的示意图参看图2.86（a），这里，棒状分子依靠所含官能团提供的垂直于分子长轴方向的强有力的相互作用，平行排列成层片状结构，分子的长轴垂直于层片平面。在层内，分子排列保持着二维有序性，分子可以在层内活动，但不能来往于各层之间，因此柔性的二维分子薄片层之间可互相滑动，而垂直于层片方向的流动则困难得多。该结构决定了其黏度呈现各向异性，只是通常各部分的层片取向并非统一，因而近晶型液晶在各个方向上一般都是非常粘滞的。


2. 向列型结构


向列型液晶分子分布的示意图见图2.86（b）。这里，棒状分子的长轴方向倾向于沿一个共同的主轴平行排列，但它们的重心排列则是无序的，因而呈现一维有序性，并且这些分子的长轴方向是到处都在发生着连续的变化。在外力作用下，由于这些棒状分子容易沿流动方向取向，并可在流动取向中互相穿越，因此，向列型液晶均有较大的流动性。


3. 胆甾型结构


胆甾型液晶分子分布的示意图见图2.86（c）。由于属于这类液晶的物质中，许多是胆甾醇的衍生物，故因此而得名。在这类液晶中，长形分子基本上是扁平的，依靠端基的相互作用，彼此平行排列成层状结构，但它们的长轴是在层片平面上的。层内分子排列与向列型的相似，而相邻两层间，分子长轴的取向，由于伸出层片平面外的光学活性基团的作用，而依次规则地扭转一定角度，层层累加而形成螺旋面结构。分子的长轴方向在旋转360°后复原，这两个取向相同的分子层之间的距离，称为胆甾型液晶的螺距，它是表征该液晶的一个重要物理量。由于这些扭转的分子层的作用，因此当白光射入时会反射，光发生色散，透射光发生偏振旋转，使胆甾型液晶具有彩虹般的颜色和极高的旋光本领等优越的光学性能。


4. 柱状型结构


柱状型液晶分子分布的示意图见图2.86（d）。在低温或高浓度下盘状分子可以形成这样的柱状型液晶。它比由盘状分子组成的向列型液晶更有序。在柱状结构中，盘状分子堆垛成柱体，这些柱体形成二维长程有序的六角形排列，而在柱内分子仅像液体那样面对面堆垛。

除上述几种主要的液晶结构外，还有立方相液晶、盘状液晶，溶致型液晶和感应型液晶等，这里不再赘述。


图2.86　液晶四种不同的结构类型



（a）近晶型　（b）向列型　（c）胆甾型　（d）柱状型

2.9　非晶态结构

固态物质除了上述讨论的各类晶体外，还有一大类称为非晶体。从内部原子（或离子、分子）排列的特征来看，晶体结构的基本特征是原子在三维空间呈周期性排列，即存在长程有序；而非晶体中的原子排列却无长程有序的特点。

非晶态物质包括玻璃、凝胶、非晶态金属和合金、非晶态半导体、无定型碳及某些聚合物等。若将它分类的话，非晶态物质可分为玻璃和其他非晶态两大类。所谓玻璃，是指具有玻璃转变点（玻璃化温度）的非晶态固体。玻璃与其他非晶态的区别就在于有无玻璃转变点。

玻璃包括非晶态金属和合金（也称金属玻璃），这是从一种过冷状态液体中得到的。对于有可能进行结晶的材料，决定液体冷却时是否能结晶或形成玻璃的外部条件是冷却速度，内部条件是黏度。如果冷却速率足够高，任何液体原则上都可以转变为玻璃。特别是对那些分子结构复杂、材料熔融态时黏度很大，即流体层间的内摩擦力很大或是结晶动力学迟缓的物质，冷却时原子迁移扩散困难，则晶体的组成过程很难进行，容易形成过冷液体。随着温度的继续下降，过冷液体的黏度迅速增大，原子间的相互运动变得更加困难，所以当温度降至某一临界温度以下时，即固化成玻璃。这个临界温度称为玻璃化温度Tg
 。一般Tg
 不是一个确定的数值，而是随冷却速度变化而变化的温度区间，通常在（熔点）范围内。

在这方面，金属、陶瓷和聚合物有较大的区别。金属材料由于其晶体结构比较简单，且熔融时黏度小，冷却时很难阻止结晶过程的发生，故固态下的金属大多为晶体；但如果冷速很快时，如利用激冷技术，充分发挥热传导机制的导热能力，可获得105
 ~1010
 K/s的冷却速度，这就能阻止某些合金的结晶过程，此时，过冷液态的原子排列方式保留至固态，原子在三维空间则不呈周期性的规则排列，如铁基非晶磁性材料就是这样制得的。随着现代材料制备技术的发展，通过蒸镀、溅射、激光、溶胶凝胶法和化学镀法也可以获得玻璃相和非晶薄膜材料。有关非晶态的形成和非晶合金的性能还将在9.3.1和9.3.3节中进一步讨论。

陶瓷材料晶体一般比较复杂，特别是能形成三维网络的SiO2
 等。尽管大多数陶瓷材料可进行结晶，但也有一些是非晶体，这主要是指玻璃和硅酸盐结构。硅酸盐的基本结构单元是［SiO4
 ］4-
 四面体（见图2.64），其中Si离子处在4个氧离子构成的四面体间隙中。值得注意的是，这里每个氧离子的外层电子不是8个而是7个。为此，它或从金属原子那里获得电子，或再和第二个硅原子共用一个电子对，于是形成了多个四面体群。对于纯SiO2
 ，没有金属离子，每个氧都作为氧桥连接着2个硅离子。若［SiO4
 ］4-
 四面体可以在空间无限延伸，形成长程的有规则网络结构，这就是前面讨论的石英晶体结构；若［SiO4
 ］4-
 四面体在三维空间排列是无序的，不存在对称性及周期性，这就是石英玻璃结构。图2.87是石英晶体及无规则网络的石英玻璃结构示意图。


图2.87　按无规则网络结构学说的结构模型示意图



（a）石英晶体结构模型　（b）石英玻璃结构模型

高聚物也有晶态和非晶态之分。高聚物的结晶在结构上存在以下两方面困难：

（1）大分子的结晶很少有简单的基元。

（2）已有的链段在不断开键，在不重新形成的条件下，要实现规则重排只能通过所有链段的缓慢扩散来完成。因此，细长、柔软而结构复杂的高分子链很难形成完整的晶体。大多数聚合物容易得到非晶结构，结晶只起次要作用。

高分子非晶态可以以液体、高弹性或玻璃体存在，高分子的玻璃化转变将在9.3.4节进一步谈及。它们共同的结构特点是只具有近程有序。无规立构聚苯乙烯、甲基丙烯酸甲酯、未拉伸的橡胶，以及从熔融态淬火的聚对苯二甲酸乙二酯等的广角X射线衍射花样只呈现一个弥散环，这就是实验证据。

在高分子结构研究的初期，由于缺乏研究手段，对非晶态结构的研究进行得很少。当时把高分子非晶态看成是由高分子链完全无规则缠结在一起的“非晶态毛毡”。利用这种模型比较成功地建立了橡胶的弹性理论，因此这种模型曾被广泛引用。随着晶态结构研究的发展，特别是在1957年Keller提出折叠链模型并迅速被很多人所接受以后，对“非晶态毛毡”模型产生了怀疑，因为它无法解释有些高分子（如聚乙烯）几乎能瞬时结晶的实验事实。由电子显微镜观察发现，非晶态结构中可能存在某种局部有序的束状或球状结构。具有代表性的模型是Yeh于1972年提出的折叠链缨状胶束粒子模型，简称两相球粒模型。这种模型说明，非晶态高分子存在着一定程度的局部有序，由粒子相和粒间相两部分组成。粒子又可分成有序区（OD）和粒界区（GB）两部分。OD的大小约为2~4nm，分子链是互相平行排列的，其有序程度与热历史、链结构和范德瓦耳斯相互作用等因素有关。有序区周围有1~2nm大小的粒间区，由折叠链的弯曲部分构成。而粒间相（IG）则由无规线团、低分子物、分子链末端和联结链组成，尺寸约为1~5nm，见图2.88（a）。另一种是Vollmert提出的分子链互不贯穿，各自成球的塌球模型，见图2.88（b）。还有一种是W. Pechhold等提出的非晶链束整体曲折的曲棍状模型，见图2.88（c）。

另一方面，P. J. Flory于1949年用统计热力学的观点推导出无规线团模型，见图2.88（d）。这种模型说明，非晶固体中的每一根高分子链都取无规线团的构象，各高分子链之间可以相互贯通，它们之间可以缠结，但并不存在局部的有序的结构，因而非晶态高分子在聚集态结构上是均相的。


图2.88　聚合物的几种非晶结构模型



（a）折叠链缨状胶束粒子模型　（b）塌球模型　（c）曲棍状模型　（d）无规线团模型

无规线团模型也有很多实验证据。比较重要的有：

（1）橡胶的弹性理论就是利用了链末端距高斯分布函数，假设形变具有放射性得到了应力-应变关系式。当形变比较小时，理论与实验结果符合很好。这就间接证明了处于非晶态的弹性体的分子链构象为无规线团。而且实验证明，橡胶的弹性模量和应力-温度系数关系并不随稀释剂的加入而有反常的改变，这说明非晶态弹性体的结构是均匀的、无远程有序的。

（2）利用高能辐射使在本体和溶液中的非晶态高分子分别发生交联，实验结果并未发现本体体系中发生分子内交联的倾向比溶液中更大，说明本体中并不存在诸如紧缩的线团或折叠链那样局部的有序结构。

（3）人们已经用中子散射等技术测定了聚苯乙烯、聚甲基丙烯酸甲酯，以及相应的氘代聚合物等非晶态高分子在Tg
 温度以下的分子尺寸。它们的旋转半径与在θ溶剂中测得的数值相同，第二维利系数A2
 也等于零。说明高分子链在Tg
 以下的非晶态中具有无规线团的形态，其尺寸等于无扰尺寸，从而证实了Flory的无规线团模型。

最后须指出两点：

（1）固态物质虽有晶体和非晶体之分，但并不是一成不变的，在一定条件下，两者是可以相互转换的。例如，非晶态的玻璃经高温长时间加热后可获得结晶玻璃；而呈晶态的某些合金，若将其从液态快速冷凝下来，也可获得非晶态合金。

（2）正因为非晶态物质内的原子（或离子、分子）排列在三维空间不具有长程有序和周期性，故决定它在性质上是各向同性的，并且熔化时没有明显的熔点，而是存在一个软化温度范围。



第3章　晶体缺陷

在实际晶体中，由于原子（或离子、分子）的热运动，以及晶体的形成条件、冷热加工过程和其他辐射、杂质等因素的影响，实际晶体中原子的排列不可能那样规则、完整，常存在各种偏离理想结构的情况，即晶体缺陷。晶体缺陷对晶体的性能，特别是对那些结构敏感的性能，如屈服强度、断裂强度、塑性、电阻率、磁导率等都有很大的影响。另外，晶体缺陷还与扩散、相变、塑性变形、再结晶、氧化、烧结等有着密切关系。因此，研究晶体缺陷具有重要的理论与实际意义。

根据晶体缺陷的几何特征，可以将它们分为三类：

（1）点缺陷，其特征是在三维空间的各个方向上尺寸都很小，尺寸范围约为一个或几个原子尺度，故称零维缺陷，包括空位、间隙原子、杂质或溶质原子等。

（2）线缺陷，其特征是在两个方向上尺寸很小，另外一个方向上延伸较长，也称一维缺陷，如各类位错。

（3）面缺陷，其特征是在一个方向上尺寸很小，另外两个方向上扩展很大，也称二维缺陷。晶界、相界、孪晶界和堆垛层错等都属于面缺陷。

在晶体中，这三类缺陷经常共存，它们互相联系，互相制约，在一定条件下还能互相转化，从而对晶体性能产生复杂的影响。下面就分别讨论这三类缺陷的产生和发展、运动方式、交互作用，以及与晶体的组织和性能有关的主要问题。

3.1　点缺陷

点缺陷是最简单的晶体缺陷，它是在结点上或邻近的微观区域内偏离晶体结构正常排列的一种缺陷。晶体点缺陷包括空位、间隙原子、杂质或溶质原子，以及由它们组成的复杂点缺陷，如空位对、空位团和空位-溶质原子对等。对于溶质原子的问题已在上一章中讨论过，故在此主要讨论空位和间隙原子。

3.1.1　点缺陷的形成

在晶体中，位于点阵结点上的原子并非是静止的，而是以其平衡位置为中心作热振动。原子的振动能是按几率分布，有起伏涨落的。当某一原子具有足够大的振动能而使振幅增大到一定限度时，就可能克服周围原子对它的制约作用，跳离其原来的位置，使点阵中形成空结点，称为空位。离开平衡位置的原子有三个去处：一是迁移到晶体表面或内表面的正常结点位置上，而使晶体内部留下空位，称为肖特基（Schottky）缺陷；二是挤入点阵的间隙位置，而在晶体中同时形成数目相等的空位和间隙原子，则称为弗仑克尔（Frenkel）缺陷；三是跑到其他空位中，使空位消失或使空位移位。另外，在一定条件下，晶体表面上的原子也可能跑到晶体内部的间隙位置形成间隙原子，如图3.1所示。


图3.1　晶体中的点缺陷



（a）肖特基缺陷　（b）弗仑克尔缺陷　（c）间隙原子

晶格正常结点位置出现空位后，其周围原子由于失去了一个近邻原子而使相互间的作用力失去平衡，因而它们会朝空位方向作一定程度的弛豫，并使空位周围出现一个波及一定范围的弹性畸变区。空位形成时，除引起点阵畸变，产生畸变能外，还会割断键力，改变周围的电子能量（势能和动能）。因此，空位的形成能Ev
 被定义为在晶体内取出一个原子放在晶体表面上（但不改变晶体的表面积和表面能）所需要的能量。通常材料的熔点越高，结合能越大，则空位的形成能也越大。处于间隙位置的间隙原子，同样会使其周围点阵产生弹性畸变，而且畸变程度要比空位引起的畸变大得多，也会改变其周围的电子能量，因此，它的形成能大，在晶体中的浓度一般低得多。

上述由于热起伏促使原子脱离点阵位置而形成的点缺陷称为热平衡缺陷。另外，晶体中的点缺陷还可以通过高温淬火、冷变形加工和高能粒子（如中子、质子、α粒子等）的辐照效应等形成。这时，往往晶体中的点缺陷数量超过了其平衡浓度，通常称为过饱和的点缺陷。

对于高分子晶体除了上述的空位、间隙原子和杂质原子等点缺陷外，还有其特有的点缺陷。图3.2（a）所示的点缺陷是由分子链上的异常键合所形成的。如在顺1.4-丁二烯分子链上有个别1.2-加成的点就形成这种点缺陷；图3.2（b）是分子链位置发生交换的情况；图3.2（c）表示两个分子链相对方向折叠的情况。


图3.2　高分子晶体中特有的点缺陷



在离子晶体中，由于要维持电中性，故点缺陷更加复杂，若离子晶体中有1个正离子产生空缺，则邻近必有1个负离子空位，这就形成了1个正负离子空位对，即Schottky缺陷，如图3.3所示；如果1个正离子跳到离子晶体的间隙位置，则在正常的正离子位置出现了1个正离子空位，这种空位-间隙离子对即为Frenkel缺陷。当离子晶体中出现这种点缺陷时，电导率会增加。另外，离子晶体内质点的电子通常都是稳定在原子核周围的特定位置上，不会脱离原子核对它的束缚而自由运动。但某电子由于受激活而逸出，脱离原子核束缚变成载流子进入到负离子的空位上，在它原来位置上留下了空位（正孔），这种并发的缺陷称为色心Fch
 ；空位进入到正离子空位上的并发缺陷称为色心Vch
 ，这种缺陷常在卤化碱晶体中出现，对其导电性有明显的影响。因为失去电子的位置留下了电子空穴，得到电子的位置就使之负电量增加，从而使晶体内电场发生变化，引起周围势场的畸变，造成晶体的不完整性，故这种缺陷也称为电荷缺陷。


图3.3　NaCl点阵中（100）面上离子位置及空位分布的示意图



3.1.2　点缺陷的平衡浓度

晶体中点缺陷的存在，一方面造成点阵畸变，使晶体的内能升高，降低了晶体的热力学稳定性；另一方面，由于增大了原子排列的混乱程度，并改变了其周围原子的振动频率，引起组态熵和振动熵的改变，使晶体熵值增大，增加了晶体的热力学稳定性。这两个相互矛盾的因素使得晶体中的点缺陷在一定的温度下有一定的平衡浓度。它可根据热力学理论求得。现以空位为例，计算如下：

由热力学原理可知，在恒温下，系统的自由能

F=U-TS。　　　　（3.1）

式中，U为内能，S为总熵值（包括组态熵Sc
 和振动熵Sf
 ），T为绝对温度。

设由N个原子组成的晶体中含有n个空位，若形成一个空位所需能量为Ev
 ，则晶体中含有n个空位时，其内能将增加ΔU=nEv
 ，而几个空位造成晶体组态熵的改变为ΔSc
 ，振动熵的改变为nΔSf
 ，故自由能的变化为：

ΔF=nEv
 -T（ΔSc
 +nΔSf
 ）。　　　　（3.2）

根据统计热力学，组态熵可表示为：

Sc
 =klnW，　　　　（3.3）

式中，k为玻耳兹曼常数（1.38×10-23
 J/K），W为微观状态的数目。因此，在晶体中N+n阵点位置上存在n个空位和N个原子时，可能出现的不同排列方式数目



于是，晶体组态熵的增值



当N和n值都非常大时，可用Stirling近似公式（lnx!≈xlnx-x）将上式改写为：

ΔSc
 =k［（N+n）ln（N+n）-NlnN-nlnn］。

于是

ΔF=n（Ev
 -TΔSf
 ）-kT［（N+n）ln（N+n）-NlnN-nlnn］。

在平衡时，自由能为最小，即。

。

当Nn时，

。

故空位在T温度时的平衡浓度



式中，A=exp（ΔSf
 /k）系由振动熵决定的系数，一般估计在1~10之间，如果将上式中指数的分子分母同乘以阿伏加德罗常数NA
 （6.023×1023
 mol-1
 ），于是有



式中，Qf
 =NA
 Ev
 为形成1摩尔空位所需作的功，单位为J/mol，R=kNA
 为气体常数［R=8.31J/（mol·K）］。

按照类似的计算，也可求得间隙原子的平衡浓度



式中，N′为晶体中间隙位置总数，n′为间隙原子数，E′v
 为形成一个间隙原子所需的能量。

在一般的晶体中间隙原子的形成能E′v
 较大（约为空位形成能Ev
 的3~4倍）。因此，在同一温度下，晶体中间隙原子的平衡浓度C′要比空位的平衡浓度C低得多。例如，铜的空位形成能为1.7×10-19
 J，而间隙原子形成能为4.8×10-19
 J，在1273K时，其空位的平衡浓度约为10-4
 ，而间隙原子的平衡浓度仅约为10-14
 ，两者浓度比接近1010
 。因此，在通常情况下，相对于空位，间隙原子可以忽略不计；但是在高能粒子辐照后，产生大量的弗仑克尔缺陷，间隙原子数就不能忽略了。

对离子晶体而言，计算时应考虑到无论是Schottky缺陷还是Frenkel缺陷均是成对出现的事实；而且相对于纯金属而言，离子晶体的点缺陷形成能一般都相当大，故一般离子晶体中，在平衡状态下存在的点缺陷浓度是极其微小的，实验测定相当困难。

须指出，有时晶体的点缺陷的浓度可能高于平衡浓度，特别是晶体从高温快速冷却至低温（淬火）、冷加工和受到高能粒子（中子、质子、氘核、α粒子、电子等）辐照时，其点缺陷浓度显著高于平衡浓度，即形成过饱和空位或过饱和间隙原子。这种过饱和点缺陷是不稳定的，会通过种种复合过程消失掉或形成较稳定的复合体。

3.1.3　点缺陷的运动

从上面分析得知，在一定温度下，晶体中达到统计平衡的空位和间隙原子的数目是一定的，而且晶体中的点缺陷并不是固定不动的，而是处于不断的运动过程中。例如，空位周围的原子，由于热激活，某个原子有可能获得足够的能量而跳入空位中，并占据这个平衡位置。这时，在该原子的原来位置上，就形成一个空位。这一过程可以看作空位向邻近阵点位置的迁移。同理，由于热运动，晶体中的间隙原子也可由一个间隙位置迁移到另一个间隙位置。在运动过程中，当间隙原子与一个空位相遇时，它将落入该空位，而使两者都消失，这一过程称为复合。与此同时，由于能量起伏，在其他地方可能又会出现新的空位和间隙原子，以保持在该温度下的平衡浓度不变。

点缺陷从一个平衡位置到另一平衡位置，必须获得足够的能量来克服周围势垒的障碍，故称这一增加的能量为点缺陷的迁移能Em
 。点缺陷的迁移能Em
 与迁移频率ν存在如下关系：



式中，ν0
 为点缺陷周围原子的振动频率，Z为点缺陷周围原子配位数，Sm
 为点缺陷的迁移熵，k为玻耳兹曼常数。

晶体中的原子正是由于空位和间隙原子不断地产生与复合，才不停地由一处向另一处作无规则的布朗运动，这就是晶体中原子的自扩散，也是固态相变、表面化学热处理、蠕变、烧结等物理化学过程的基础。

点缺陷的存在也导致晶体性能发生一定的变化。例如，它使得金属的电阻增加，体积膨胀，密度减小，使离子晶体的导电性改善。另外，过饱和点缺陷，如淬火空位、辐照缺陷，还可以提高金属的屈服强度。

3.2　位错

晶体的线缺陷表现为各种类型的位错。

位错的概念最早是在研究晶体滑移过程时提出来的。当金属晶体受力发生塑性变形时，一般是通过滑移过程进行的，即晶体中相邻两部分在切应力作用下沿着一定的晶面和晶向相对滑动，滑移的结果在晶体表面上出现明显的滑移痕迹——滑移线。为了解释此现象，根据刚性相对滑动模型，对晶体的理论抗剪强度进行了理论计算，所估算出的使完整晶体产生塑性变形所需的临界切应力约等于G/30，其中G为切变模量。但是，由实验测得的实际晶体的屈服强度要比这个理论值低3~4个数量级。为了解释这种差异，1934年，Taylor，Orowan和Polanyi几乎同时提出了晶体中位错的概念，他们认为：晶体实际滑移过程并不是滑移面两边的所有原子都同时作整体刚性滑动，而是通过在晶体存在着的称为位错的线缺陷来进行的，位错在较低应力的作用下就能开始移动，使滑移区逐渐扩大，直至整个滑移面上的原子都先后发生相对位移。按照这一模型进行理论计算，其理论屈服强度比较接近于实验值。在此基础上，位错理论也有了很大发展，直至20世纪50年代后，随着电子显微分析技术的发展，位错模型才为实验所证实，位错理论也有了进一步的发展。目前，位错理论不仅成为研究晶体力学性能的基础理论，而且还广泛地被用来研究固态相变，晶体的光、电、声、磁和热学性，以及催化和表面性质等。

本节将就位错的基本概念，位错的弹性性质，位错的运动、交割、增殖和实际晶体的位错进行分析和讨论。

3.2.1　位错的基本类型和特征

位错是晶体原子排列的一种特殊组态。从位错的几何结构来看，可将它们分为两种基本类型，即刃型位错和螺型位错。


1. 刃型位错


刃型位错的结构如图3.4所示。设含位错的晶体为简单立方晶体，在其晶面ABCD上半部存在多余的半排原子面EFGH，这个半原子面中断于ABCD面上的EF处，它好像一把刀刃插入晶体中，使ABCD面上下两部分晶体之间产生了原子错排，故称“刃型位错”，多余的半原子面与滑移面的交线EF就称作刃型位错线。


图3.4　含有刃型位错的晶体结构



（a）立体模型　（b）平面图

刃型位错结构的特点：

（1）刃型位错有一个额外的半原子面。一般把多出的半原子面在滑移面上边的称为正刃型位错，记为“⊥”；而把多出在下边的称为负刃型位错，记为“⊥”。其实这种正、负之分只具相对意义，而无本质的区别。

（2）刃型位错线可理解为晶体中已滑移区与未滑移区的边界线。它不一定是直线，也可以是折线或曲线，但它必与滑移方向相垂直，也垂直于滑移矢量，如图3.5所示。


图3.5　几种形状的刃型位错线



（3）滑移面必定是同时包含有位错线和滑移矢量的平面，在其他面上不能滑移。由于在刃型位错中，位错线与滑移矢量互相垂直，因此，由它们所构成的平面只有一个。

（4）晶体中存在刃型位错之后，位错周围的点阵发生弹性畸变，既有切应变，又有正应变。就正刃型位错而言，滑移面的上方点阵受到压应力，下方点阵受到拉应力；负刃型位错与此相反。

（5）在位错线周围的过渡区（畸变区）每个原子具有较大的平均能量。但该区只有几个原子间距宽，畸变区是狭长的管道，所以刃型位错是线缺陷。


2. 螺型位错


螺型位错是另一种基本类型的位错，它的结构特点可用图3.6来加以说明。设立方晶体右侧受到切应力τ的作用，其右侧上下两部分晶体沿滑移面ABCD发生了错动，如图3.6（a）所示。这时已滑移区和未滑移区的边界线bb′（位错线）不是垂直，而是平行于滑移方向。图3.6（b）是其bb′附近原子排列的顶视图。图中以圆点“·”表示滑移面ABCD下方的原子，用圆圈“○”表示滑移面上方的原子。可以看出，在aa′右边晶体的上下层原子相对错动了一个原子间距，而在bb′和aa′之间出现了一个约有几个原子间距宽的、上下层原子位置不相吻合的过渡区，这里原子的正常排列遭到破坏。如果以位错线bb′为轴线，从a开始，按顺时针方向依次连接此过渡区的各原子，则其走向与一个右螺旋线的前进方向一样（见图3.6（c））。这就是说，位错线附近的原子是按螺旋形排列的，所以把这种位错称为螺型位错。


图3.6　螺型位错



螺型位错具有以下特征：

（1）螺型位错无额外半原子面，原子错排是呈轴对称的。

（2）根据位错线附近呈螺旋形排列的原子的旋转方向不同，螺型位错可分为右旋和左旋螺型位错。

（3）螺型位错线与滑移矢量平行，因此一定是直线，而且位错线的移动方向与晶体滑移方向互相垂直。

（4）纯螺型位错的滑移面不是唯一的。凡是包含螺型位错线的平面都可以作为它的滑移面。但实际上，滑移通常是在那些原子密排面上进行的。

（5）螺型位错线周围的点阵也发生了弹性畸变，但是，只有平行于位错线的切应变而无正应变，则不会引起体积膨胀和收缩，且在垂直于位错线的平面投影上，看不到原子的位移，看不出有缺陷。

（6）螺型位错周围的点阵畸变随离位错线距离的增加而急剧减少，故它也是包含几个原子宽度的线缺陷。


3. 混合位错


除了上面介绍的两种基本型位错外，还有一种形式更为普遍的位错，其滑移矢量既不平行也不垂直于位错线，而与位错线相交成任意角度，这种位错称为混合位错。图3.7为形成混合位错时晶体局部滑移的情况。这里，混合位错线是一条曲线。在A处，位错线与滑移矢量平行，因此是螺型位错；而在C处，位错线与滑移矢量垂直，因此是刃型位错。A与C之间，位错线既不垂直也不平行于滑移矢量，每一小段位错线都可分解为刃型和螺型两个分量。混合位错附近的原子组态如图3.7（c）所示。


图3.7　混合位错



注意：由于位错线是已滑移区与未滑移区的边界线。因此，位错具有一个重要的性质，即一根位错线不能终止于晶体内部，而只能露头于晶体表面（包括晶界）。若它终止于晶体内部，则必与其他位错线相连接，或在晶体内部形成封闭线。形成封闭线的位错称为位错环，如图3.8所示。图中的阴影区是滑移面上一个封闭的已滑移区。显然，位错环各处的位错结构类型也可按各处的位错线方向与滑移矢量的关系加以分析，如A，B两处是刃型位错，C，D两处是螺型位错，其他各处均为混合位错。


图3.8　晶体中的位错环



（a）晶体局部滑移形成的位错环　（b）位错环各部分的结构

3.2.2　伯氏矢量

为了便于描述晶体中的位错，以及更为确切地表征不同类型位错的特征，1939年，伯格斯（J. M. Burgers）提出了采用伯氏回路来定义位错，借助一个规定的矢量即伯氏矢量可揭示位错的本质。


1. 伯氏矢量的确定


伯氏矢量可以通过伯氏回路来确定。图3.9（a），（b）分别为含有一个刃型位错的实际晶体和用作参考的不含位错的完整晶体。确定该位错伯氏矢量的具体步骤如下：

（1）首先选定位错线的正向（ξ），例如，通常规定出纸面的方向为位错线的正方向。

（2）在实际晶体中，从任一原子出发，围绕位错（避开位错线附近的严重畸变区）以一定的步数作一右旋闭合回路MNOPQ（称为伯氏回路），如图3.9（a）所示。

（3）在完整晶体中按同样的方向和步数作相同的回路，该回路并不封闭，由终点Q向起点M引一矢量b，使该回路闭合，如图3.9（b）所示。这个矢量b就是实际晶体中位错的伯氏矢量。

由图3.9可见，刃型位错的伯氏矢量与位错线垂直，这是刃型位错的一个重要特征。刃型位错的正、负，可借右手法则来确定（参考图3.16），即用右手的拇指、食指和中指构成直角坐标，以食指指向位错线的方向，中指指向伯氏矢量的方向，则拇指的指向代表多余半原子面的位向，且规定拇指向上者为正刃型位错；反之为负刃型位错。


图3.9　刃型位错伯氏矢量的确定



（a）实际晶体的伯氏回路　（b）完整晶体的相应回路

螺型位错的伯氏矢量也可按同样的方法加以确定，如图3.10所示。由图中可见，螺型位错的伯氏矢量与位错线平行，且规定b与ξ正向平行者为右螺旋位错，b与ξ反向平行者为左螺旋位错。


图3.10　螺型位错伯氏矢量的确定



（a）实际晶体的伯氏回路　（b）完整晶体的相应回路

至于混合位错的伯氏矢量既不垂直也不平行于位错线，而与它相交成φ角，则可将其分解成垂直和平行于位错线的刃型分量（be
 =bsinφ）和螺型分量（bs
 =bcosφ）。

用矢量图解法可形象地概括三种类型位错的主要特征，如图3.11所示。


图3.11　三种类型位错的主要特征



据此可定义：

刃型位错：b·ξ=0；

右螺旋位错：b·ξ=b；

左螺旋位错：b·ξ=-b；



其中，e为垂直于滑移面的单位矢量，。


2. 伯氏矢量的特性


（1）位错周围的所有原子，都不同程度地偏离其平衡位置。通过伯氏回路确定伯氏矢量的方法表明：伯氏矢量是一个反映位错周围点阵畸变总累积的物理量。该矢量的方向表示位错的性质与位错的取向，即位错运动导致晶体滑移的方向；而该矢量的模|b|表示了畸变的程度，称为位错的强度，这就是伯氏矢量的物理意义。由此，我们也可把位错定义为伯氏矢量不为零的晶体缺陷。

（2）在确定伯氏矢量时，只规定了伯氏回路必须在好区内选取，而对其形状、大小和位置并没有作任何限制。这就意味着伯氏矢量与回路起点及其具体途径无关。如果事先规定了位错线的正向，并按右螺旋法则确定回路方向，那么一根位错线的伯氏矢量就是恒定不变的。换句话说，只要不和其他位错线相遇，不论回路怎样扩大、缩小或任意移动，由此回路确定的伯氏矢量是唯一的，这就是伯氏矢量的守恒性。

（3）一根不分岔的位错线，不论其形状如何变化（直线、曲折线或闭合的环状），也不管位错线上各处的位错类型是否相同，其各部位的伯氏矢量都相同；而且当位错在晶体中运动或者改变方向时，其伯氏矢量不变，即一根位错线具有唯一的伯氏矢量。

（4）若一个伯氏矢量为b的位错可以分解为伯氏矢量分别为b1
 ，b2
 ，…，bn
 的n个位错，则分解后各位错伯氏矢量之和等于原位错的伯氏矢量，即。如图3.12（a）所示，b1
 位错分解为b2
 和b3
 两个位错，则b1
 =b2
 +b3
 。显然，若有数根位错线相交于一点（称为位错结点），则指向结点的各位错线的伯氏矢量之和应等于离开结点的各位错线的伯氏矢量之和∑bi
 =∑b′i
 。作为特例，如果各位错线的方向都是朝向结点或都是离开结点的，则伯氏矢量之和恒为零，即∑bi
 =0，如图3.12（b）所示。


图3.12　位错线相交与伯氏矢量的关系



（a）位错结点b2
 +b3
 =b1
 　（b）伯氏矢量的总和为零的情况∑bi
 =0

（5）位错在晶体中存在的形态可形成一个闭合的位错环，或连接于其他位错（交于位错结点），或终止在晶界，或露头于晶体表面，但不能中断于晶体内部。这种性质称为位错的连续性。


3. 伯氏矢量的表示法


伯氏矢量的大小和方向可以用它在晶轴上的分量，即点阵矢量a，b和c来表示。对于立方晶系晶体，由于a=b=c，故可用与伯氏矢量b同向的晶向指数来表示。例如伯氏矢量等于从体心立方晶体的原点到体心的矢量，则b=a/2+b/2+c/2，可写成。一般立方晶系中伯氏矢量可表示为，其中n为正整数。

如果一个伯氏矢量b是另外两个伯氏矢量之和，则按矢量加法法则有



通常还用来表示位错的强度，称为伯氏矢量的大小或模，即位错的强度。

同一晶体中，伯氏矢量越大，表明该位错导致点阵畸变越严重，它所处的能量也越高。能量较高的位错通常倾向于分解为两个或多个能量较低的位错：b1
 →b2
 +b3
 ，并满足|b1
 |2
 ＞|b2
 |2
 +|b3
 |2
 ，以使系统的自由能下降。

3.2.3　位错的运动

位错的最重要性质之一是它可以在晶体中运动，而晶体宏观的塑性变形是通过位错运动来实现的。晶体的力学性能如强度、塑性和断裂等均与位错的运动有关。因此，了解位错运动的有关规律，对于改善和控制晶体力学性能是有益的。

位错的运动方式有两种最基本形式，即滑移和攀移。


1. 位错的滑移


位错的滑移是在外加切应力的作用下，通过位错中心附近的原子沿伯氏矢量方向在滑移面上不断地作少量的位移（小于一个原子间距）而逐步实现的。

图3.13是刃型位错的滑移过程。在外切应力τ的作用下，位错中心附近的原子由“·”位置移动小于一个原子间距的距离到达“·”位置，使位错在滑移面上向左移动了一个原子间距，如图3.13（b）所示。如果切应力继续作用，位错将继续向左逐步移动。当位错线沿滑移面滑移通过整个晶体时，就会在晶体表面沿伯氏矢量方向产生宽度为一个伯氏矢量大小的台阶，即造成了晶体的塑性变形。从图中可知，随着位错的移动，位错线所扫过的区域ABCD（已滑移区）逐渐扩大，未滑移区则逐渐缩小，两个区域始终由位错线为分界线。另外，值得注意的是，在滑移时，刃型位错的运动方向始终垂直于位错线而平行于伯氏矢量。刃型位错的滑移面就是由位错线与伯氏矢量所构成的平面，因此刃型位错的滑移限于单一的滑移面上。


图3.13　刃型位错滑移



（a）滑移过程　（b）正刃型位错滑移时周围原子的位移

图3.14为螺型位错滑移过程示意图。由图3.14（b）和（c）可见，如同刃型位错一样，滑移时位错线附近原子（图面为滑移面，图中“·”表示滑移面以下的原子，“·”表示滑移面以上的原子）的移动量很小，所以使螺型位错运动所需的力也是很小的。当位错线沿滑移面滑过整个晶体时，同样会在晶体表面沿伯氏矢量方向产生宽度为一个伯氏矢量b的台阶。应当注意，在滑移时，螺型位错的移动方向与位错线垂直，也与伯氏矢量垂直。对于螺型位错，由于位错线与伯氏矢量平行，故它的滑移不限于单一的滑移面上。


图3.14　螺型位错的滑移



（a）滑移过程　（b）原始位置　（c）位错向左移动了一个原子间距

图3.15是混合位错沿滑移面的移动情况。前已指出，任一混合位错均可分解为刃型分量和螺型分量两部分，故根据以上两种基本类型位错的分析，不难确定其混合情况下的滑移运动。根据确定位错线运动方向的右手法则（见图3.16），即以拇指代表沿着伯氏矢量b移动的那部分晶体，食指代表位错线方向，则中指就表示位错线运动方向，即伯氏矢量所指的方向，该混合位错在外切应力τ作用下将沿其各点的法线方向在滑移面上向外扩展，最终使上下两块晶体沿伯氏矢量方向移动一个b大小的距离。


图3.15　混合位错的滑移过程




图3.16　确定位错线运动方向的右手法则



必须指出：对于螺型位错，由于所有包含位错线的晶面都可成为其滑移面，因此，当某一螺型位错在原滑移面上运动受阻时，有可能从原滑移面转移到与之相交的另一滑移面上去继续滑移，这一过程称为交滑移。如果交滑移后的位错再转回和原滑移面平行的滑移面上继续运动，则称为双交滑移，如图3.17所示。


图3.17　螺型位错的交滑移




2. 位错的攀移


刃型位错除了可以在滑移面上滑移外，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运动称为正攀移，向下运动称为负攀移，如图3.18所示。刃型位错的攀移实质上就是构成刃型位错的多余半原子面的扩大或缩小，因此，它可通过物质迁移即原子或空位的扩散来实现。如果有空位迁移到半原子面下端，或者半原子面下端的原子扩散到别处时，半原子面将缩小，即位错向上运动，则发生正攀移（见图3.18（b））；反之，若有原子扩散到半原子面下端，半原子面将扩大，位错向下运动，就发生负攀移（见图3.18（c））。螺型位错没有多余的半原子面，因此，不会发生攀移运动。


图3.18　刃型位错的攀移运动模型



（a）未攀移的位错　（b）空位运动引起的正攀移　（c）间隙原子引起的负攀移

由于攀移伴随着位错线附近原子的增加或减少，即有物质迁移，因此需要通过扩散才能进行。故把攀移运动称为“非守恒运动”；而相对应的位错滑移为“守恒运动”。位错攀移需要热激活，较之滑移所需的能量更大。对大多数材料，在室温下很难进行位错的攀移，而在较高温度下，攀移较易实现。

经高温淬火、冷变形加工和高能粒子辐照后，晶体中将产生大量的空位和间隙原子，晶体中过饱和点缺陷的存在有利于攀移运动的进行。


3. 运动位错的交割


当一位错在某一滑移面上运动时，会与穿过滑移面的其他位错（通常将穿过此滑移面的其他位错称为林位错）交割。位错交割时会发生相互作用，这对材料的强化、点缺陷的产生有重要意义。


a.
 割阶与扭折
 　在位错的滑移运动过程中，其位错线往往很难同时实现全长的运动。因而一根运动的位错线，特别是在受到阻碍的情况下，有可能通过其中一部分线段（n个原子间距）首先进行滑移。若由此形成的曲折线段就在位错的滑移面上时，称为扭折；若该曲折线段垂直于位错的滑移面时，则称为割阶。扭折和割阶也可由位错之间交割而形成。

从前面得知，刃型位错的攀移是通过空位或原子的扩散来实现的，而原子（或空位）并不是在一瞬间就能一起扩散到整条位错线上，而是逐步迁移到位错线上的。这样，在位错的已攀移段与未攀移段之间就会产生一个台阶，于是也在位错线上形成了割阶。有时位错的攀移可理解为割阶沿位错线逐步推移，而使位错线上升或下降，因而攀移过程与割阶的形成能和移动速度有关。

图3.19为刃型和螺型位错中的割阶与扭折示意图。应当指出，刃型位错的割阶部分仍为刃型位错，而扭折部分则为螺型位错；螺型位错中的扭折和割阶线段，由于均与伯氏矢量相垂直，故均属于刃型位错。


图3.19　位错运动中出现的割阶与扭折示意图



（a）刃型位错　（b）螺型位错


b.
 几种典型的位错交割


（1）两个伯氏矢量互相垂直的刃型位错交割。如图3.20（a）所示，伯氏矢量为b1
 的刃型位错XY和伯氏矢量为b2
 的刃型位错AB分别位于两垂直的平面PXY
 ，PAB
 上。若XY向下运动与AB交割，由于XY扫过的区域，其滑移面PXY
 两侧的晶体将发生b1
 距离的相对位移，因此，交割后，在位错线AB上产生PP′小台阶。显然，PP′的大小和方向取决于b1
 。由于位错伯氏矢量的守恒性，PP′的伯氏矢量仍为b2
 ，b2
 垂直于PP′，因而PP′是刃型位错，且它不在原位错线的滑移面上，故是割阶。至于位错XY，由于它平行于b2
 ，因此，交割后不会在XY上形成割阶。

（2）两个伯氏矢量互相平行的刃型位错交割。如图3.20（b）所示，交割后，在AB和XY位错线上分别出现平行于b1
 ，b2
 的PP′，QQ′台阶，但它们的滑移面和原位错的滑移面一致，故为扭折，属螺型位错。在运动过程中，这种扭折在线张力的作用下可能被拉直而消失。


图3.20　两个互相垂直的刃型位错的交割



（a）伯氏矢量互相垂直　（b）伯氏矢量互相平行

（3）两个伯氏矢量垂直的刃型位错和螺型位错的交割。如图3.21所示，交割后在刃型位错AA′上形成大小等于|b2
 |且方向平行于b2
 的割阶MM′，其伯氏矢量为b1
 。由于该割阶的滑移面（图3.21（b）中的阴影区）与原刃位错AA′的滑移面不同，因而当带有这种割阶的位错继续运动时，将受到一定的阻力。同样，交割后在螺型位错BB′上也形成长度等于|b1
 |的一段折线NN′，由于它垂直于b2
 ，故属刃型位错；又由于它位于螺型位错BB′的滑移面上，因此NN′是扭折。


图3.21　刃型位错和螺型位错的交割



（a）交割前　（b）交割后

（4）两个伯氏矢量相互垂直的两螺型位错交割。如图3.22所示，交割后在AA′上形成大小等于|b2
 |，方向平行于b2
 的割阶MM′。它的伯氏矢量为b1
 ，其滑移面不在AA′的滑移面上，是刃型割阶。同样，在位错线BB′上也形成一刃型割阶NN′。这种刃型割阶都阻碍螺型位错的移动。


图3.22　两个螺型位错的交割



（a）交割前　（b）交割后

综上所述，运动位错交割后，每根位错线上都可能产生一扭折或割阶，其大小和方向取决于另一位错的伯氏矢量，但具有原位错线的伯氏矢量，所有的割阶都是刃型位错，而扭折可以是刃型也可是螺型的。另外，扭折与原位错线在同一滑移面上，可随主位错线一道运动，几乎不产生阻力，而且扭折在线张力作用下易于消失。但割阶则与原位错线不在同一滑移面上，故除非割阶产生攀移，否则割阶就不能跟随主位错线一道运动，成为位错运动的障碍，通常称此为割阶硬化。

带割阶位错的运动，按割阶高度的不同，又可分为三种情况：第一种割阶的高度只有1~2个原子间距，在外力足够大的条件下，螺型位错可以把割阶拖着走，在割阶后面留下一排点缺陷（见图3.23（a））；第二种割阶的高度很大，约在20nm以上，此时割阶两端的位错相隔太远，它们之间的相互作用较小，它们可以各自独立地在各自的滑移面上滑移，并以割阶为轴，在滑移面上旋转（见图3.23（c）），这实际也是在晶体中产生位错的一种方式；第三种割阶的高度是在上述两种情况之间，位错不可能拖着割阶运动。在外应力作用下，割阶之间的位错线弯曲，位错前进就会在其身后留下一对拉长了的异号刃型位错线段（常称为位错偶）（见图3.23（b））。为降低应变能，这种位错偶常会断开而留下一个长的位错环，而位错线仍回复到原来带割阶的状态，而长的位错环又常会再进一步分裂成小的位错环，这是形成位错环的机理之一。


图3.23　螺型位错中不同高度割阶的行为



（a）小割阶被拖着一起走，后面留下一串点缺陷　（b）中等割阶——位错NP和MO形成位错偶　（c）非常大的割阶——位错NY和XM各自独立运动

对于刃型位错而言，其割阶段与伯氏矢量所组成的面，一般都与原位错线的滑移方向一致，能与原位错一起滑移。但此时割阶的滑移面并不一定是晶体的最密排面，故运动时割阶段所受到的晶格阻力较大，然相对于螺型位错的割阶的阻力则小得多。

3.2.4　位错的弹性性质

位错在晶体中的存在，使其周围原子偏离平衡位置，而导致点阵畸变和弹性应力场的产生。要进一步了解位错的性质，就须讨论位错的弹性应力场，由此可推算出位错所具有的能量、位错的作用力、位错与晶体其他缺陷间交互作用等问题。


1. 位错的应力场


对晶体中位错周围的弹性应力场准确地进行定量计算，是复杂而困难的。为简化起见，通常可采用弹性连续介质模型来进行计算。该模型首先假设晶体是完全弹性体，服从胡克定律；其次，把晶体看成是各向同性的；第三，近似地认为晶体内部由连续介质组成，晶体中没有空隙，因此晶体中的应力、应变、位移等量是连续的，可用连续函数表示。应注意：该模型未考虑到位错中心区的严重点阵畸变情况，因此导出结果不适用于位错中心区，而对位错中心区以外的区域还是适用的，并已为很多实验所证实。

从材料力学中得知，固体中任一点的应力状态可用9个应力分量来表示，图3.24（a），（b）分别用直角坐标和圆柱坐标给出单元体上这些应力分量，其中σxx
 ，σyy
 和σzz
 （σrr
 ，σθθ
 和σzz
 ）为3个正应力分量，而τxy
 ，τyx
 ，τxz
 ，τzx
 ，τyz
 和τzy
 （τrθ
 ，τθr
 ，τzr
 ，τrz
 ，τzθ
 和τθz
 ）则为6个切应力分量。这里应力分量中的第一个下标表示应力作用面的外法线方向，第二个下标表示应力的指向。


图3.24　单元体上的应力分量



（a）直角坐标　（b）圆柱坐标

由于物体处于平衡状态时，τij
 =τji
 ，即τxy
 =τyx
 ，τyz
 =τzy
 ，τzx
 =τxz
 （τrθ
 =τθr
 ，τθz
 =τzθ
 ，τzr
 =τrz
 ），因此实际上只要6个应力分量就可决定任一点的应力状态。相对应的也有6个应变分量，其中εxx
 ，εyy
 和εzz
 为3个正应变分量，γxy
 ，γyz
 和γzx
 为3个切应变分量。


图3.25　螺型位错的连续介质模型




a.
 螺型位错的应力场
 　设想有一各向同性材料的空心圆柱体，先把圆柱体沿xz面切开，然后使两个切开面沿z方向作相对位移b，再把这两个面胶合起来，这样就相当于形成了一个伯氏矢量为b的螺型位错，如图3.25所示。图中OO′为位错线，MNO′O即为滑移面。

由于圆柱体只有沿z方向的位移，因此只有一个切应变：γθz
 =b/（2πr）。而相应的切应力便为τzθ
 =τθz
 =Gγθz
 =Gb/（2πr）。其余应力分量均为0，即σrr
 =σθθ
 =σzz
 =τrθ
 =τθr
 =τrz
 =τzr
 =0。

若用直角坐标表示，则



因此，螺型位错的应力场具有以下特点：

（1）只有切应力分量，正应力分量全为零，这表明螺型位错不会引起晶体的膨胀和收缩。

（2）螺型位错所产生的切应力分量只与r有关（成反比），而与θ，z无关。只要r一定，τzθ
 就为常数。因此，螺型位错的应力场是轴对称的，即与位错等距离的各处，其切应力值相等，并随着与位错距离的增大，应力值减小。

注意：这里当r→0时，τθz
 →∞，显然与实际情况不符，这说明上述结果不适用于位错中心的严重畸变区。


b.
 刃型位错的应力场
 　刃型位错的应力场要比螺型位错复杂得多。同样，若将一空心的弹性圆柱体切开，使切面两侧沿径向（x轴方向）相对位移一个b的距离，再将其胶合起来，于是，就形成了一个正刃型位错应力场，如图3.26所示。


图3.26　刃型位错的连续介质模型



根据此模型，按弹性理论可求得刃型位错诸应力分量



若用圆柱坐标，则其应力分量



式中，，G为切变模量，ν为泊松比，b为伯氏矢量的大小。

可见，刃型位错应力场具有以下特点：

（1）同时存在正应力分量与切应力分量，而且各应力分量的大小与G和b成正比，与r成反比，即随着位错距离的增大，应力的绝对值减小。

（2）各应力分量都是x，y的函数，而与z无关。这表明在平行于位错线的直线上，任一点的应力均相同。

（3）刃型位错的应力场对称于多余的半原子面（y-z面），即对称于y轴。

（4）y=0时，σxx
 =σyy
 =σzz
 =0，说明在滑移面上，没有正应力，只有切应力，而且切应力τxy
 达到极大值。

（5）y＞0时，σxx
 ＜0；而y＜0时，σxx
 ＞0。这说明正刃型位错的位错滑移面上侧为压应力，滑移面下侧为张应力。

（6）在应力场的任意位置处，|σxx
 |＞|σyy
 |。

（7）x=±y时，σyy
 ，τxy
 均为0，说明在直角坐标的两条对角线处，只有σxx
 ，而且在每条对角线的两侧，τxy
 （τyx
 ）及σyy
 的符号相反。

图3.27显示了刃型位错周围的应力分布情况。注意：如同螺型位错一样，上述公式不能用于刃型位错的中心区。


图3.27　刃型位错各应力分量符号与位置的关系




2. 位错的应变能


位错周围点阵畸变引起弹性应力场导致晶体能量的增加，这部分能量称为位错的应变能，或称为位错的能量。

位错的能量可分为两部分：位错中心畸变能Ec
 和位错应力场引起的弹性应变能Ee
 。位错中心区域由于点阵畸变很大，不能用胡克定律，而须借助点阵模型直接考虑晶体结构和原子间的相互作用。据估算，这部分能量大约为总应变能的1/10~1/15左右，故常予以忽略，而以中心区域以外的弹性应变能代表位错的应变能，此项能量可利用连续介质弹性模型根据单位长度位错所作的功求得。

假定图3.26所示的刃型位错系一单位长度的位错。由于在造成这个位错的过程中，沿滑移方向的位移是从0逐渐增加到b的，因而位移是个变量，同时滑移面MN上所受的力也随r而变化。故在位移过程中，当位移为x时，切应力，这里θ=0，因此，为克服切应力τθr
 所作的功



这就是单位长度刃型位错的应变能。

同理，可求得单位长度螺型位错的应变能

。

而对于一个位错线与其伯氏矢量b成φ角的混合位错，可以分解为一个伯氏矢量为bsinφ的刃型位错分量和一个伯氏矢量为bcosφ的螺型位错分量。由于互相垂直的刃型位错和螺型位错之间没有相同的应力分量，它们之间没有相互作用能，因此，分别算出这两个位错分量的应变能，它们的和就是混合位错的应变能，即



式中，，称为混合位错的角度因素，K≈1~0.75。

实际上，所有的直位错的能量均可用上式表达。显然，对螺型位错，K=1；刃型位错，K=1-ν；而对混合型位错，则。由此可见，位错应变能的大小与r0
 和R有关。一般认为r0
 与b值相近，约为10-10
 m，而R是位错应力场最大作用范围的半径，实际晶体中由于存在亚结构或位错网络，一般取R≈10-6
 m。因此，单位长度位错的总应变能可简化为：

E=αGb2
 ，　　　　（3.16）

式中，α为与几何因素有关的系数，其值约为0.5~1。

综上所述，可得出如下结论：

（1）位错的能量包括两部分：Ec
 和Ee
 。位错中心区的能量Ec
 一般小于总能量的1/10，常可忽略；而位错的弹性应变能，随r缓慢地增加，所以位错具有长程应力场。

（2）位错的应变能与b2
 成正比。因此，从能量的观点来看，晶体中具有最小b的位错应该是最稳定的，而b大的位错有可能分解为b小的位错，以降低系统的能量。由此，也可理解为滑移方向总是沿着原子的密排方向的。

（3），常用金属材料的ν约为1/3，故螺型位错的弹性应变能约为刃型位错的2/3。

（4）位错的能量是以位错线单位长度的能量来定义的，故位错的能量还与位错线的形状有关。由于两点间以直线为最短，所以直线位错的应变能小于弯曲位错的，即更稳定，因此，位错线有尽量变直和缩短其长度的趋势。

（5）位错的存在均会使体系的内能升高，虽然位错的存在也会引起晶体中熵值的增加，但相对来说，熵值增加有限，可以忽略不计。因此，位错的存在使晶体处于高能的不稳定状态，可见位错是热力学上不稳定的晶体缺陷。


3. 位错的线张力


位错总应变能与位错线的长度成正比。为了降低能量，位错线有力求缩短的倾向，故在位错线上存在一种使其变直的线张力T。

线张力是一种组态力，类似于液体的表面张力，可定义为使位错增加单位长度所需的能量。所以位错的线张力T可近似地用下式表达：

T≈kGb2
 ，　　　　（3.17）

式中，k为系数，约为0.5~1.0。

需要指出：位错的线张力不仅驱使位错变直，而且也是晶体中位错呈三维网络分布的原因。因为位错网络中相交于同一结点的诸位错，其线张力处于平衡状态，从而保证了位错在晶体中的相对稳定性。


图3.28　位错的线张力



当位错受切应力τ而弯曲，其曲率半径为r时，线张力将产生一指向曲率中心的力F′，以平衡此切应力，F′=（如图3.28所示）。若位错长度为ds，单位长度位错线所受的力为τb，则平衡条件为



由于ds=rdθ，当dθ很小时，，故



即一条两端固定的位错在切应力τ作用下将呈曲率半径为r的弯曲。


4. 作用在位错上的力


在外切应力的作用下，位错将在滑移面上产生滑移运动。由于位错的移动方向总是与位错线垂直，因此，可理解为有一个垂直于位错线的“力”作用在位错线上。

利用虚功原理可以导出这个作用在位错上的力。如图3.29所示，设有切应力τ使一小段位错线dl移动了ds距离，结果使晶体沿滑移面产生了b的滑移，故切应力所做的功为：

dW=（τdA）·b=τdlds·b。

此功也相当于作用在位错上的力F使位错线移动ds距离所作的功，即dW=F·ds，



Fd
 是作用在单位长度位错上的力，它与外切应力τ和位错的伯氏矢量b成正比，其方向总是与位错线相垂直并指向滑移面的未滑移部分。

需要特别指出的是，作用于位错的力只是一种组态力，它不代表位错附近原子实际所受到的力，也区别于作用在晶体上的力。Fd
 的方向与外切应力τ的方向可以不同，如对纯螺型位错，Fd
 的方向与τ的方向相互垂直（见图3.29（b））；其次，由于一根位错具有唯一的伯氏矢量，故只要作用在晶体上的切应力是均匀的，那么各段位错线所受的力的大小完全相同。


图3.29　作用在位错上的力



（a）一小段位错线移动　（b）作用在螺型位错上的力

以上是切应力作用在滑移面上使位错发生滑移的情况，这种位错线的受力也称滑移力。但如果对晶体加上一正应力分量，显然，位错不会沿滑移面滑移，然而对刃型位错而言，则可在垂直于滑移面的方向运动，即发生攀移，此时刃型位错所受的力也称为攀移力。


图3.30　刃型位错的攀移力



如图3.30所示，设有一单位长度的位错线，当晶体受到x方向的拉应力σ作用后，此位错线段在Fy
 作用下向下运动dy距离，则Fy
 ·dy为位错攀移所消耗的功。位错线向下攀移dy距离后，在x方向推开了一个b大小，引起晶体体积的膨胀为dy·b·1，而正应力所作的膨胀功为-σ·dy·b·1。

根据虚功原理，



由此可见，作用在单位长度刃型位错上的攀移力Fy
 的方向和位错线攀移方向一致，也垂直于位错线。σ是作用在多余半原子面上的正应力，它的方向与b平行。至于负号表示σ为拉应力，这时Fy
 向下；若σ为压应力时，Fy
 向上。


5. 位错间的交互作用力


晶体中存在位错时，在它的周围便产生一个应力场。实际晶体中往往有许多位错同时存在。任一位错在其相邻位错应力场作用下都会受到作用力，此交互作用力随位错类型、伯氏矢量大小、位错线相对位向的变化而变化。


a.
 两平行螺型位错的交互作用
 　如图3.31所示，设有两个平行螺型位错s1
 ，s2
 ，其伯氏矢量分别为b1
 ，b2
 ，位错线平行于z轴，且位错s1
 位于坐标原点O处，s2
 位于（r，θ）处。由于螺型位错的应力场中只有切应力分量，且具有径向对称之特点，位错s2
 在位错s1
 的应力场作用下受到的径向作用力为



fr
 方向与矢径r方向一致。同理，位错s1
 在位错s2
 应力场作用下也将受到一个大小相等、方向相反的作用力。

因此，两平行螺型位错间的作用力，其大小与两位错强度的乘积成正比，而与两位错间距成反比，其方向则沿径向r垂直于所作用的位错线，当b1
 与b2
 同向时，fr
 ＞0，即两同号平行螺型位错相互排斥；而当b1
 与b2
 反向时，fr
 ＜0，即两异号平行螺型位错相互吸引（见图3.31（b））。


图3.31　两平行螺型位错的交互作用力



（a）计算交互作用力的示意图　（b）交互作用力的方向


图3.32　两平行刃型位错间的交互作用




b.
 两平行刃型位错间的交互作用
 　如图3.32所示，设有两平行z轴，相距为r（x，y）的刃型位错e1
 ，e2
 ，其伯氏矢量b1
 和b2
 均与x轴同向。令e1
 位于坐标原点上，e2
 的滑移面与e1
 的平行，且均平行于x-z面。因此，在e1
 的应力场中只有切应力分量τyx
 和正应力分量σxx
 对位错e2
 起作用，分别导致e2
 沿x轴方向滑移和沿y轴方向攀移。这两个交互作用力分别为



对于两个同号平行的刃型位错，滑移力fx
 随位错e2
 所处的位置而变化，它们之间的交互作用如图3.33（a）所示，现归纳如下：

当|x|＞|y|时，若x＞0，则fx
 ＞0；若x＜0，则fx
 ＜0，这说明当位错e2
 位于图3.33（a）中的①，②区间时，两位错相互排斥。

当|x|＜|y|时，若x＞0，则fx
 ＜0；若x＜0，则fx
 ＞0，这说明当位错e2
 位于图3.33（a）中的③，④区间时，两位错相互吸引。

当|x|=|y|时，fx
 =0，位错e2
 处于介稳定平衡位置，一旦偏离此位置就会受到位错e1
 的吸引或排斥，使它偏离得更远。

当x=0时，即位错e2
 处于y轴上时，fx
 =0，位错e2
 处于稳定平衡位置，一旦偏离此位置就会受到位错e1
 的吸引而退回原处，使位错垂直地排列起来。通常把这种呈垂直排列的位错组态称为位错墙，它可构成小角度晶界。

当y=0时，若x＞0，则fx
 ＞0；若x＜0，则fx
 ＜0。此时fx
 的绝对值和x成反比，即处于同一滑移面上的同号刃型位错总是相互排斥的，位错间距离越小，排斥力越大。

至于攀移力fy
 ，由于它与y同号，当位错e2
 在位错e1
 的滑移面上边时，受到的攀移力fy
 是正值，即指向上；当e2
 在e1
 滑移面下边时，fy
 为负值，即指向下。因此，两位错沿y轴方向是互相排斥的。

对于两个异号的刃型位错，它们之间的交互作用力fx
 ，fy
 的方向与上述同号位错时相反，而且位错e2
 的稳定平衡位置和介稳定平衡位置正好互相对换，|x|=|y|时，e2
 处于稳定平衡位置，如图3.33（b）所示。

图3.33（c）综合地展示了两平行刃型位错间的交互作用力fx
 与距离x之间的关系。图中y为两位错的垂直距离（即滑移面间距），x表示两位错的水平距离（以y的倍数度量），fx
 的单位为。可以看出，两同号位错间的作用力（图中实线）与两异号位错间的作用力（图中虚线）大小相等，方向相反。


图3.33　两刃型位错在x轴方向上的交互作用



（a）同号位错　（b）异号位错　（c）两平行刃型位错沿伯氏矢量方向的交互作用力

至于异号位错的fy
 ，由于它与y异号，所以沿y轴方向的两异号位错总是相互吸引，并尽可能靠近乃至最后消失。

除上述情况外，在互相平行的螺型位错与刃型位错之间，由于两者的伯氏矢量相垂直，各自的应力场均没有使对方受力的应力分量，故彼此不发生作用。

若是两平行位错中有一根或两根都是混合位错时，可将混合位错分解为刃型和螺型分量，再分别考虑它们之间作用力的关系，叠加起来就能得到总的作用力。

3.2.5　位错的生成和增殖


1. 位错的密度


除了精心制作的细小晶须外，在通常的晶体中都存在大量的位错。晶体中位错的量常用位错密度表示。

位错密度定义为单位体积晶体中所含的位错线的总长度，其数学表达式为



式中，L为位错线的总长度，V是晶体的体积。

但是，在实际上，要测定晶体中位错线的总长度是不可能的。为了简便起见，常把位错线当作直线，并且假定晶体的位错从晶体的一端平行地延伸到另一端，这样，位错密度就等于穿过单位面积的位错线数目，即



式中，l为每条位错线的长度，n为在面积A中所见到的位错数目。显然，并不是所有位错线与观察面相交，故按此求得的位错密度将小于实际值。

实验结果表明：一般经充分退火的多晶体金属中，位错密度约为106
 ~108
 cm-2
 ；但经精心制备和处理的超纯金属单晶体，位错密度可低于103
 cm-2
 ；而经过剧烈冷变形的金属，位错密度可高达1010
 ~1012
 cm-2
 。


2. 位错的生成


上面曾述及大多数晶体的位错密度都很大，即使经精心制备的纯金属单晶中也存在着许多位错。这些原始位错究竟是通过哪些途径产生的？晶体中的位错来源主要可有以下几种。

（1）晶体生长过程中产生位错。其主要来源有：

① 由于熔体中杂质原子在凝固过程中不均匀分布使晶体先后凝固部分的成分不同，从而点阵常数也有差异，形成的位错可能作为过渡；

② 由于温度梯度、浓度梯度、机械振动等的影响，致使生长着的晶体偏转或弯曲引起相邻晶块之间有位相差，它们之间就会形成位错；

③ 在晶体生长过程中，由于相邻晶粒发生碰撞或因液流冲击，以及冷却时体积变化的热应力等原因，会使晶体表面产生台阶或受力变形而形成位错。

（2）由于自高温较快凝固及冷却时，晶体内存在大量过饱和空位，空位的聚集能形成位错。

（3）晶体内部的某些界面（如第二相质点、孪晶、晶界等）和微裂纹的附近，由于热应力和组织应力的作用，往往出现应力集中现象，当此应力高至足以使该局部区域发生滑移时，就在该区域产生位错。


3. 位错的增殖


虽然在晶体中一开始已存在一定数量的位错，因而晶体在受力时，这些位错会发生运动，最终移至晶体表面而产生宏观变形。

但按照这种观点，变形后晶体中的位错数目应越来越少。然而，事实恰恰相反，经剧烈塑性变形后的金属晶体，其位错密度可增加4~5个数量级。这个现象充分说明晶体在变形过程中位错必然在不断地增殖。

位错的增殖机制可有多种，其中一种主要方式是弗兰克-里德（Frank-Read）位错源。

图3.34表示弗兰克-里德源的位错增殖机制。若某滑移面上有一段刃型位错AB，它的两端被位错网结点钉住，不能运动。现沿位错b方向加切应力，使位错沿滑移面向前滑移运动。但由于AB两端固定，所以只能使位错线发生弯曲（见图3.34（b））。单位长度位错线所受的滑移力Fd
 =τb，它总是与位错线本身垂直，所以弯曲后的位错每一小段继续受到Fd
 的作用，沿它的法线方向向外扩展，其两端则分别绕结点A，B发生回转（见图3.34（c））。当两端弯出来的线段相互靠近时（见图3.34（d）），由于该两线段平行于b，但位错线方向相反，分别属于左螺旋和右螺旋位错，它们互相抵消，形成一闭合的位错环和位错环内的一小段弯曲位错线。只要外加应力继续作用，位错环便继续向外扩张，同时环内的弯曲位错在线张力作用下又被拉直，恢复到原始状态，并重复以前的运动，络绎不绝地产生新的位错环，从而造成位错的增殖，并使晶体产生可观的滑移量。


图3.34　弗兰克-里德源动作过程



为使弗兰克-里德源动作，外应力须克服位错线弯曲时线张力所引起的阻力。由位错的线张力一节中得知，外加切应力τ与位错弯曲时的曲率半径r之间的关系为，即曲率半径越小，要求与之相平衡的切应力越大。从图3.34可以看出当AB弯成半圆形时，曲率半径最小，所需的切应力最大，此时，L为A与B之间的距离，故使弗兰克-里德源发生作用的临界切应力为



弗兰克-里德位错增殖机制已为实验所证实，人们已在硅、镉、Al-Cu，Al-Mg合金，不锈钢和氯化钾等晶体直接观察到类似的弗兰克-里德源的迹象。

位错的增殖机制还很多，例如双交滑移增殖、攀移增殖等。前面已指出，螺型位错经双交滑移后可形成刃型割阶，由于此割阶不在原位错的滑移面上，因此它不能随原位错线一起向前运动，使其对原位错产生“钉扎”作用，并使原位错在滑移面上滑移时成为一个弗兰克-里德源。图3.35给出双交滑移的位错增殖模型。由于螺型位错线发生交滑移后形成了两个刃型割阶AC和BD，因而使位错在新滑移面（111）上滑移时成为一个弗兰克-里德源。有时在第二个（111）面扩展出来的位错圈又可以通过交滑移转移到第三个（111）面上进行增殖。从而使位错迅速增加，因此，它是比上述的弗兰克-里德源更有效的增殖机制。


图3.35　螺型位错通过双交滑移增殖



3.2.6　实际晶体结构中的位错

前面所讲的有关晶体中的位错结构及其一般性质，主要以简单立方晶体为研究对象，而实际晶体结构中的位错更为复杂，它们除具有前述的共性外，还有一些特殊性质和复杂组态。


1. 实际晶体中位错的伯氏矢量


简单立方晶体中位错的伯氏矢量b总是等于点阵矢量。但实际晶体中，位错的伯氏矢量除了等于点阵矢量外，还可能小于或大于点阵矢量。通常把伯氏矢量等于单位点阵矢量的位错称为“单位位错”；把伯氏矢量等于点阵矢量或其整数倍的位错称为“全位错”，故全位错滑移后晶体原子排列不变；把伯氏矢量不等于点阵矢量整数倍的位错称为“不全位错”，而伯氏矢量小于点阵矢量的称为“部分位错”，不全位错滑移后原子排列规律发生了变化。

实际晶体结构中，位错的伯氏矢量不能是任意的，它要符合晶体的结构条件和能量条件。晶体结构条件是指伯氏矢量必须连接一个原子平衡位置到另一平衡位置。从能量条件看，由于位错能量正比于b2
 ，因此b越小则越稳定，即单位位错应该是最稳定的位错。

表3.1给出了典型晶体结构中，单位位错的伯氏矢量及其大小和数量。


表3.1　典型晶体结构中单位位错的伯氏矢量




2. 堆垛层错


实际晶体中所出现的不全位错通常与其原子堆垛结构的变化有关。第2章中曾述及，密排晶体结构可看成由许多密排原子面按一定顺序堆垛而成：面心立方结构是以密排的{111}按ABCABC…顺序堆垛而成的；密排六方结构则是以密排面{0001}按ABAB…顺序堆垛起来的。为了方便起见，若用△表示AB，BC，CA，…顺序；表示相反的顺序，如BA，AC，CB，…。因此，面心立方结构的堆垛顺序表示为△△△△…（见图3.36（a）），密排六方结构的堆垛顺序表示为△▽△▽…（见图3.36（b））。


图3.36　密排面的堆垛顺序



（a）面心立方结构　（b）密排六方结构

实际晶体结构中，密排面的正常堆垛顺序有可能遭到破坏和错排，称为堆垛层错，简称层错。例如，面心立方结构的堆垛顺序若变成ABC↓
 BCA…，其中箭头所指相当于抽出一层原子面（A层），则称为抽出型层错，如图3.37（a）所示；相反，若在正常堆垛顺序中插入一层原子面（B层），即可表示为ABC↓
 B↓
 ABCA…，其中箭头所指的为插入B层后所引起的二层错排，则称为插入型层错，如图3.37（b）所示。两者对比结果，可见一个插入型层错相当于两个抽出型层错。从图3.37中还可看出，面心立方晶体中存在堆垛层错时相当于在其间形成了一薄层的密排六方晶体结构。


图3.37　面心立方结构的堆垛层错



（a）抽出型　（b）插入型

密排六方结构也可能形成堆垛层错，其层错包含有面心立方晶体的堆垛顺序：具有抽出型层错时，堆垛顺序变为…▽△▽▽△▽…，即…BABACAC…；而插入型层错则为…▽△▽▽▽△▽…，即…BABACBCB…。


图3.38　体心立方结构面的堆垛顺序示意图



体心立方晶体的密排面{110}和{100}的堆垛顺序只能是ABABAB…，故这两组密排面上不可能有堆垛层错。但是，它的{112}面堆垛顺序却是周期性的，如图3.38所示。由于立方结构中相同指数的晶向与晶面互相垂直，所以可沿方向观察面的堆垛顺序为ABCDEFAB…。当{112}面的堆垛顺序发生差错时，可产生ABCDCDEFA…堆垛层错。

形成层错时几乎不产生点阵畸变，但它破坏了晶体的完整性和正常的周期性，使电子发生反常的衍射效应，故使晶体的能量有所增加，这部分增加的能量称“堆垛层错能γ（J/m2
 ）”。它一般可用实验方法间接测得。表3.2列出了部分面心立方结构晶体层错能的参考值。从能量的观点来看，显然，晶体中出现层错的几率与层错能有关，层错能越高则几率越小。如在层错能很低的奥氏体不锈钢中，常可看到大量的层错，而在层错能高的铝中，就看不到层错。


表3.2　一些金属的层错能和平衡距离




3. 不全位错


若堆垛层错不是发生在晶体的整个原子面上而只是部分区域存在，那么，在层错与完整晶体的交界处就存在伯氏矢量b不等于点阵矢量的不全位错，如图3.39所示。


图3.39　层错的边界为位错



在面心立方晶体中，有两种重要的不全位错：肖克利（Shockley）不全位错和弗兰克（Frank）不全位错。


a.
 肖克利不全位错
 　图3.40为肖克利不全位错的结构。图面代表面，密排面（111）垂直于图面。图中右边晶体按ABCABC…正常顺序堆垛，而左边晶体按ABCBCAB…顺序堆垛，即有层错存在，层错与完整晶体的边界就是肖克利位错。这相当于左侧原来的A层原子面在方向沿滑移面到B层位置，从而形成了位错。位错的伯氏矢量，它与位错线互相垂直，故系刃型不全位错。


图3.40　面心立方晶体中的肖克利不全位错



根据其伯氏矢量与位错线的夹角关系，它既可以是纯刃型，也可以是纯螺型或混合型。肖克利不全位错可以在其所在的{111}面上滑移，滑移的结果使层错扩大或缩小。但是，即使是纯刃型的肖克利不全位错也不能攀移，这是因为它有确定的层错相联，若进行攀移，势必离开此层错面，故不可能进行。


b.
 弗兰克不全位错
 　图3.41为抽去半层密排面形成的弗兰克不全位错。与抽出型层错联系的不全位错通常称负弗兰克不全位错，而与插入型层错相联系的不全位错称为正弗兰克不全位错。它们的伯氏矢量都属于，且都垂直于层错面{111}，但方向相反。弗兰克位错属纯刃型位错。显然这种位错不能在滑移面上进行滑移运动，否则将使其离开所在的层错面，但能通过点缺陷的运动沿层错面进行攀移，使层错面扩大或缩小。所以弗兰克不全位错又称不滑动位错或固定位错，而肖克利不全位错则属于可动位错。


图3.41　抽去半层密排面形成的弗兰克不全位错



不全位错特性和全位错一样，也由其伯氏矢量来表征。但注意，不全位错的伯氏回路的起始点必须从层错上出发。

密排六方晶体和面心立方晶体相似，可以形成肖克利不全位错或弗兰克不全位错。对于体心立方晶体，当在{112}面出现堆垛层错时，在层错边界也出现不全位错。


4. 位错反应


实际晶体中，组态不稳定的位错可以转化为组态稳定的位错；具有不同伯氏矢量的位错线可以合并为一条位错线；反之，一条位错线也可以分解为两条或更多条具有不同伯氏矢量的位错线。通常，将位错之间的相互转化（分解或合并）称为位错反应。

位错反应能否进行，决定于是否满足如下两个条件：

（1）几何条件：按照伯氏矢量守恒性的要求，反应后诸位错的伯氏矢量之和应该等于反应前诸位错的伯氏矢量之和，即

∑bb
 =∑ba
 。　　　　（3.27）

（2）能量条件：从能量角度，位错反应必须是一个伴随着能量降低的过程。为此，反应后各位错的总能量应小于反应前各位错的总能量。由于位错能量正比于b2
 ，故可近似地把一组位错的总能量看作是∑|bi
 |2
 ，于是便可引入位错反应的能量判据，即

∑|bb
 |2
 ＞∑|ba
 |2
 。　　　　（3.28）

下面将结合实际晶体中的位错组态进行讨论。


5. 面心立方晶体中的位错



a.
 汤普森（Thompson N.）四面体
 　面心立方晶体中所有重要的位错和位错反应，可用汤普森提出的参考四面体和一套标记，清晰而直观地表示出来。

如图3.42所示，A，B，C，D依次为面心立方晶胞中3个相邻外表面的面心和坐标原点，以A，B，C，D为顶点连成一个由4个{111}面组成的，且其边平行于＜110＞方向的四面体，这就是汤普森四面体。如果以α，β，γ，δ分别代表与A，B，C，D点相对面的中心，把4个面以三角形ABC为底展开，得图3.42（c）。由图中可见：

（1）四面体的4个面即为4个可能的滑移面：面。

（2）四面体的6个棱边代表12个晶向，即为面心立方晶体中全位错12个可能的伯氏矢量。

（3）每个面的顶点与其中心的连线代表24个型的滑移矢量，它们相当于面心立方晶体中可能的24个肖克利不全位错的伯氏矢量。

（4）4个顶点到它所对的三角形中点的连线代表8个型的滑移矢量，它们相当于面心立方晶体中可能有的8个弗兰克不全位错的伯氏矢量。

（5）4个面中心相连即αβ，αγ，αδ，βγ，γδ，βδ为是压杆位错的一种，详见后述。


图3.42　Thompson四面体及记号



有了汤普森四面体，面心立方晶体中各类位错反应尤其是复杂的位错反应都可极为简便地用相应的汤普森符号来表达。例如（111）面上伯氏矢量为的全位错的分解，可以简便地写为：

BC→Bδ+δC。　　　　（3.29）


b.
 扩展位错
 　面心立方晶体中，能量最低的全位错是处在{111}面上的伯氏矢量，它为的单位位错。现考虑它沿{111}面的滑移情况。

从第2章中可知，面心立方晶体{111}面是按ABCABC…顺序堆垛的。若单位位错b=在切应力作用下沿着在A层原子面上滑移时，则B层原子从B1
 位置滑动到相邻的B2
 位置，需要越过A层原子的“高峰”，这需要提供较高的能量（见图3.43）。但如果滑移分两步完成，即先从B1
 位置沿A层原子间的“低谷”滑移到邻近的C位置，即b1
 =；然后再由C滑移到另一个B2
 位置，即，这种滑移比较容易。显然，第一步当B层原子移到C位置时，将在（111）面上导致堆垛顺序变化，即由原来的ABCABC…正常堆垛顺序变为ABCACB…，而第二步从C位置再移到B位置时，则又恢复正常堆垛顺序。既然第一步滑移造成了层错，那么，层错区与正常区之间必然会形成两个不全位错。故b1
 和b2
 为肖克利不全位错。也就是说，一个全位错b分解为两个肖克利不全位错b1
 和b2
 ，全位错的运动由两个不全位错的运动来完成，即b=b1
 +b2
 。


图3.43　面心立方晶体中（111）面上全位错的分解



这个位错反应从几何条件和能量条件来判断均是可行的，因为



几何条件：



能量条件：



故

。　　　　（3.32）


图3.44　面心立方晶体中的扩展位错



由于这两个不全位错位于同一滑移面上，彼此同号且其伯氏矢量的夹角θ为60°，又，故它们必然相互排斥并分开，其间夹着一片堆垛层错区。通常把一个全位错分解为两个不全位错，中间夹着一个堆垛层错的整个位错组态称为扩展位错，图3.44即为扩展位错的示意图。

（1）扩展位错的宽度。为了降低两个不全位错间的层错能，力求把两个不全位错的间距缩小，这相当于给予两个不全位错一个吸力，数值等于层错的表面张力γ（即层错能）。而两个不全位错间的斥力则力图增加宽度，当斥力与吸力相平衡时，不全位错之间的距离一定，这个平衡距离便是扩展位错的宽度d。

从前面已知，两个平行不全位错之间的斥力

，

式中r为两不全位错的间距。当层错的表面张力与不全位错的斥力达到平衡时，两不全位错的间距r即为扩展位错的宽度d，即



由此可见，扩展位错的宽度与晶体的单位面积层错能γ成反比，与切变模量G成正比。例如，铝的层错能（见表3.2）很高，故扩展位错的宽度很窄（仅1~2个原子间距），实际上可认为铝中不会形成扩展位错；而奥氏体不锈钢，由于其层错能很低，扩展位错可宽达几十个原子间距。


图3.45　扩展位错在障碍处束集



（2）扩展位错的束集。由于扩展位错的宽度主要取决于晶体的层错能，因此凡影响层错能的因素也必然影响扩展位错的宽度。当扩展位错的局部区域受到某种障碍时，扩展位错在外切应力作用下其宽度将会缩小，甚至重新收缩成原来的全位错，称为束集，如图3.45所示。束集可以看作位错扩展的反过程。

（3）扩展位错的交滑移。由于扩展位错只能在其所在的滑移面上运动，因此若要进行交滑移，扩展位错必须首先束集成全螺位错，然后再由该全位错交滑移到另一滑移面上，并在新的滑移面上重新分解为扩展位错，继续进行滑移。图3.46给出了面心立方晶体中扩展位错的交滑移过程。


图3.46　扩展位错的交滑移过程



显然，扩展位错的交滑移比全位错的交滑移要困难得多。层错能越低，扩展位错越宽，束集越困难，交滑移越不容易。


c.
 位错网络
 　实际晶体中，当存在几种伯氏矢量的位错时，有时会组成二维或三维的位错网络。图3.47（a）a面上有一组塞积的位错群（b1
 ）和d面上一个螺型位错（b2
 ）相交截，两伯氏矢量的夹角为120°，相交吸引，由位错反应产生b3
 的位错：b1
 +b2
 →b3
 （见图3-47（b））。由于线张力的作用，在平衡条件下，位错线如图3.47（c）所示，形成六方位错网络。


图3.47　位错交截形成网络




d.
 面角位错（Lomer-Cottrell位错）
 　面角位错是fcc中除Frank位错外又一类固定位错。

如图3.48（a）所示，在面上分别有全位错，它们在各自滑移面上分解为扩展位错：




图3.48　Lomer-Cottrell位错的形成过程



该两扩展位错各在自己的滑移面上相向移动，当每个扩展位错中的一个不全位错达到滑移面的交截线BC时，就会通过位错反应，生成新的先导位错：



这个新位错是纯刃型的，其伯氏矢量位于（001）面上，其滑移面是（001），但fcc的滑移面应是{111}，因此，这个位错是固定位错，又称压杆位错。不仅如此，它还带着两片分别位于（111）和面上的层错区，以及两个不全位错。这种形成于两个{111}面之间的面角上，由三个不全位错和两片层错所构成的位错组态称为“Lomer-cottrell位错”，简称面角位错。它对面心立方晶体的加工硬化可起重大作用。


6. 其他晶体中的位错



a.
 体心立方晶体的位错
 　前已指出，体心立方晶体的单位位错为，其滑移方向为＜111＞方向，但体心立方的滑移面则是不确定的，通常可能的滑移面有{110}，{112}和{123}，它随成分、温度及形变速度而异。由于滑移面很多，因而常由于交滑移而使滑移线呈波纹形。体心立方易发生交滑移的事实说明它的层错能很高，因而它不易出现扩展位错（或层错宽度极窄）。实际上，迄今为止也没有在电子显微镜中直接观察到bcc的扩展位错和层错，因而对全位错的分解只是几种可能的推测。然而值得注意的是，bcc的位错在某一方向运动所需的切应力与同一滑移面上的位错往相反方向运动所需的切应力不相同，即它滑移的不对称性，此现象是不能用全位错的运动来解释的。

最近的理论分析表明：螺型位错核心可在几个伯氏矢量大小的范围内展宽，从而使它的运动受到限制。用计算机模拟求得的α-Fe中螺型位错核心的位移场如图3.49所示，可见螺型位错平行三重对称轴是其一个显著的特点。


图3.49　α-Fe晶体中的螺型位错




b.
 密排六方晶体的位错
 　对hcp，最短的点阵矢量是沿，次短的点阵矢量为＜0001＞，因此它的单位位错为，c＜0001＞，其外还有等；而滑移面与轴比有关，当时，滑移面为（0001），当时，滑移面将变为或斜面。

对于层错能小的Co，Zn和Cd等晶体曾观察到伯氏矢量为的位错在基面上按下列反应分解：



右边两项为肖克利不全位错的伯氏矢量，它们之间存在一片层错，构成扩展位错，如图3.50所示。


图3.50　密排六方晶体中的扩展位错




c.
 NaCl晶体的位错
 　NaCl是一典型的离子晶体（见图2.53），它实际上是面心立方点阵，每个阵点对应一对Na+
 和Cl-
 离子。

NaCl晶体的滑移系是，对于最密排面{100}，由于正、负离子成对跨过滑移面，静电作用很强，一般不能滑移。

NaCl晶体中单位位错的伯氏矢量，即联结相邻同类离子的最短距离。图3.51为滑移系上的刃型位错，可见它有两个多余的半原子面，这样晶体中在电荷分布上无错排，仍是中性的，但在晶体表面位错露头处会带电荷，或正或负，视何种电荷暴露在晶体的表面上（见图3.52）而定。


图3.51　NaCl晶体中的位错




图3.52　NaCl中带电的位错




d.
 α-Al2
 O3
 晶体的位错
 　刚玉（α-Al2
 O3
 ）的结构属三方晶系（见图2.59）。从堆垛角度看，O2-
 近似作六方最密排，Al3+
 配列在八面体空隙上，且只填满这种空隙的2/3。图3.53为（0001）面上的离子排列及位错反应示意图。从能量降低角度看，α-Al2
 O3
 晶体的单位位错可以分解成两个伯氏矢量的不全位错，即




图3.53　Al2
 O3
 （0001）面上的离子排列



从图中还可看出，伯氏矢量是Al2
 O3
 晶体中O2-
 离子点阵晶格方向单位矢量。因此产生b1
 位错并不引起O2-
 离子堆垛顺序的变化，但却引起Al3+
 离子堆垛顺序的变化，故两个b1
 之间就产生堆垛层错。所以，上述反应也即扩展位错b0
 的分解。


e.
 金刚石型晶体的位错
 　金刚石型晶体（如金刚石、硅和锗等）为共价晶体，属复杂立方晶体结构，可视为两个面心立方晶胞沿体对角线相对位移1/4长度穿插而成（见图2.71）。

金刚石结构中，原子密排面仍为{111}面，其堆垛次序为AaBbCcAaBbCc…如图3.54所示。同名面，如A与a在{111}面上的投影位置互相重合，如果把一对同名面用一个字母表示，则{111}面的堆垛次序可以简化为ABCABC…。


图3.54　金刚石结构垂直于面的投影



金刚石结构中滑移面为密排面{111}，全位错的伯氏矢量为，由于共价键的方向性强，使得沿＜110＞方向有较低的位错中心能量，位错趋向于沿＜110＞方向排列，因此，多数情况下它们是纯螺型位错或60°位错，如图3.55所示。由于点阵阻力大，位错很难运动。当层错能较低时，{111}面上的全位错也能分解成扩展位错。


图3.55　金刚石晶体中的位错



（a）纯螺型位错　（b）60°位错


f.
 高分子晶体中的位错
 　如前所述，细长、柔软而结构复杂的高分子链很难形成完善的晶体。事实上，即使在很理想的条件下生成的单晶体或伸直链晶体，也不可避免地存在许多晶体缺陷，如图3.56（a）所示为在结晶中存在分子末端时，晶体中存在的细长空洞，它可视为两个边缘位错的交会。当与这个空洞相邻的分子移向空洞时，空洞的位置就发生移动，由于相邻分子依次移动，就形成了图3.56（b）所示的一对螺型位错，并有可能形成嵌镶块结构。


图3.56　因结晶内的分子末端而引起的晶格缺陷



Holland V. F. 在聚乙烯的单晶中不仅观察到边缘位错，而且还观察到网状位错，并发现它是螺型位错。

3.3　表面及界面

严格来说，界面包括外表面（自由表面）和内界面。表面是指固体材料与气体或液体的分界面，它与摩擦、磨损、氧化、腐蚀、偏析、催化、吸附现象，以及光学、微电子学等均密切相关；而内界面可分为晶粒边界和晶内的亚晶界、孪晶界、层错及相界面等。

界面通常包含几个原子层厚的区域，该区域内的原子排列甚至化学成分往往不同于晶体内部，又因它系二维结构分布，故也称为晶体的面缺陷。界面的存在对晶体的物理、化学和力学等性能产生重要的影响。

3.3.1　外表面

在晶体表面上，原子排列情况与晶内不同。这里，每个原子只是部分地被其他原子包围着，它的相邻原子数比晶体内部少。另外，由于成分偏聚和表面吸附的作用，往往导致表面成分与体内不一。这些均将导致表面层原子间结合键与晶体内部并不相等。故表面原子就会偏离其正常的平衡位置，并影响到邻近的几层原子，造成表层的点阵畸变，使它们的能量比内部原子高，这几层高能量的原子层称为表面。晶体表面单位面积自由能的增加称为表面能γ（J/m2
 ）。表面能也可理解为产生单位面积新表面所作的功



式中，dW为产生dS表面所作的功。表面能也可以单位长度上的表面张力（N/m）表示。

由于表面是一个原子排列的终止面，另一侧无固体中原子的键合，如同被割断，故其表面能可用形成单位新表面所割断的结合键数目来近似表达：



表面能与晶体表面原子排列致密程度有关，原子密排的表面具有最小的表面能。若以原子密排面作表面时，晶体的能量最低、最稳定，所以自由晶体暴露在外的表面通常是低表面能的原子密排晶面。图3.57为fcc的Au晶体表面能的极图。图中径向矢量为垂直于该矢量的晶体表面上表面张力的大小。由图可知，原子密排面{111}具有最小的表面能。如果晶体的外表面与密排面成一定角度，那么为了保持低能量的表面状态，晶体的外表面大多呈台阶状（见图3.58），台阶的平面是低表面能晶面，台阶密度取决于表面和低能面的交角。晶体表面原子的较高能量状态及其所具有的残余结合键，将使外来原子易被表面吸附，并引起表面能的降低。此外，台阶状的晶体表面也为原子的表面扩散，以及表面吸附现象提供了一定条件。


	
	



	图3.57　金在1030℃于氢气氛中的表面能的极图（以γ210
 为1.000）
	图3.58　一个低指数晶面（图中表示具有扭折A′B′的台阶AB，单和双吸附原子C和D，单和双空位E和F）




表面能除了与晶体表面原子排列致密程度有关外，还与晶体表面曲率有关。当其他条件相同时，曲率越大，表面能也越大。表面能的这些性质，对晶体的生长、固态相变中新相的形成都起着重要作用。

3.3.2　晶界和亚晶界

多数晶体物质由许多晶粒所组成，属于同一固相但位向不同的晶粒之间的界面称为晶界，它是一种内界面；而每个晶粒有时又由若干个位向稍有差异的亚晶粒所组成，相邻亚晶粒间的界面称为亚晶界。晶粒的平均直径通常在0.015~0.25mm范围内，而亚晶粒的平均直径则通常为0.001mm数量级。

为了描述晶界和亚晶界的几何性质，须说明晶界的取向及其两侧晶粒的相对位向。二维点阵中晶界的几何关系可用图3.59来描述，即晶界位置可用两个晶粒的位向差θ和晶界相对于一个点阵某一平面的夹角来确定。而三维点阵的晶界几何关系应由五个位向角度确定。设想将图3.60（a）所示的晶体沿xOz平面切开，然后让右侧晶体绕x轴旋转，这样就会使两个晶体之间产生位向差。同样，右侧晶体还可以绕y或z轴旋转。因此，为了确定两个晶体之间的位向，必须给定三个角度。现在再来考虑位向差一定的两个晶体之间的界面。如图3.60（b）所示，若在xOz平面有一个界面，将这个界面绕x轴或z轴旋转，可以改变界面的位置；但绕y轴旋转时，界面的位置不变。显然，为了确定界面本身的位向，还需要确定两个角度。这就是说，一般空间点阵中的晶界具有五个自由度。


	
	



	图3.59　二维平面点阵中的晶界
	图3.60　三维点阵中的晶界




根据相邻晶粒之间位向差θ角的大小不同可将晶界分为两类：① 小角度晶界——相邻晶粒位向差小于10°的晶界；亚晶界均属小角度晶界，一般小于2°；② 大角度晶界——相邻晶粒位向差大于10°的晶界，多晶体中的晶界大多属于此类。


1. 小角度晶界的结构


按照相邻亚晶粒之间位向差的型式不同，可将小角度晶界分为倾斜晶界、扭转晶界和重合晶界等，它们的结构可用相应的模型来描述。


a.
 对称倾斜晶界
 　对称倾斜晶界可看作把晶界两侧晶体互相倾斜的结果（见图3.61）。由于相邻两晶粒的位向差θ角很小，其晶界可看成由一列平行的刃型位错所构成（见图3.62），位错的间距D与伯氏矢量b之间的关系为：



当θ很小时，。


图3.61　对称倾斜晶界的形成



（a）倾斜前　（b）倾斜后


图3.62　倾斜晶界




b.
 不对称倾斜晶界
 　如果对称倾斜晶界的界面绕x轴转了一角度，如图3.63所示，则此时两晶粒之间的位向差仍为θ角，但此时晶界的界面对于两个晶粒是不对称的，因此，称为不对称倾斜晶界。它有两个自由度θ和。该晶界结构可看成由两组伯氏矢量相互垂直的刃型位错b┴
 b├
 交错排列而构成。两组刃型位错各自的间距D┴
 和D├
 可根据几何关系分别求得，即




图3.63　不对称倾斜晶界




c.
 扭转晶界
 　扭转晶界是小角度晶界的又一种类型。它可看成是两部分晶体绕某一轴在一个共同的晶面上相对扭转一个θ角所构成的，扭转轴垂直于这一共同的晶面，如图3.64所示。它的自由度为1。


图3.64　扭转晶界的形成过程



该晶界的结构可看成由互相交叉的螺型位错所组成，如图3.65所示。


图3.65　扭转晶界位错模型



纯扭转晶界和倾斜晶界均是小角度晶界的简单情况，两者不同之处在于倾斜晶界形成时，转轴在晶界内；而扭转晶界的转轴则垂直于晶界。在一般情况下，小角度晶界都可看成是两部分晶体绕某一轴旋转一角度而形成的，只不过其转轴既不平行于晶界也不垂直于晶界。对这样的任意小角度晶界，可看作由一系列刃型位错、螺型位错或混合位错的网络所构成，这已被实验所证实。


2. 大角度晶界的结构


多晶体材料中各晶粒之间的晶界通常为大角度晶界。大角度晶界的结构较复杂，其中原子排列较不规则，不能用位错模型来描述，对于大角度晶界结构的了解远不如小角度晶界清楚，有人认为大角度晶界的结构接近于图3.66所示的模型。图中表明，取向不同的相邻晶粒的界面不是光滑的曲面，而是由不规则的台阶组成的。分界面上既包含有同时属于两晶粒的原子D，也包含有不属于任一晶粒的原子A；既包含有压缩区B，也包含有扩张区C。这是由于晶界上的原子同时受到位向不同的两个晶粒中原子的作用所致。总之，大角度晶界上原子排列比较紊乱，但也存在一些比较整齐的区域。因此，晶界可看成由坏区与好区交替相间组合而成。随着位向差θ的增大，坏区的面积将相应增加。纯金属中大角度晶界的宽度不超过3个原子间距。


图3.66　大角度晶界模型



有人利用场离子显微镜研究晶界，提出了大角度晶界的“重合位置点阵”模型，并得到实验证实。如图3.67所示，在二维正方点阵中，当两个相邻晶粒的位向差为37°时（相当于晶粒2相对晶粒1绕某固定轴旋转了37°），若设想两晶粒的点阵彼此通过晶界向对方延伸，则其中一些原子将出现有规律的相互重合。由这些原子重合位置所组成比原来晶体点阵大的新点阵，通常称为重合位置点阵。由于在上述具体图例中，每五个原子中即有一个是重合位置，故重合位置点阵密度为1/5或称为1/5重合位置点阵。显然，由于晶体结构及所选旋转轴与转动角度的不同，可以出现不同重合位置密度的重合点阵。表3.3列出了立方晶系金属中重要的重合位置点阵。



图3.67　当两相邻晶粒位向差为37°时，存在的1/5重合位置点阵


表3.3　立方晶系金属中重要的重合位置点阵



根据该模型，在大角度晶界结构中将存在一定数量重合点阵的原子。显然，晶界上重合位置越多，即晶界上越多的原子为两个晶粒所共有，原子排列的畸变程度越小，则晶界能也相应越低。然而从表3.3得知，不同晶体结构具有重合点阵的特殊位向是有限的。所以，重合位置点阵模型尚不能解释两晶粒处于任意位向差的晶界结构。

总之，对于大角度晶界的结构还正在继续研究和讨论中。


3. 晶界能


由于晶界上的原子排列是不规则的，有畸变，从而使系统的自由能增高。晶界能定义为形成单位面积界面时，系统的自由能变化，它等于界面区单位面积的能量减去无界面时该区单位面积的能量。

小角度晶界的能量主要来自位错能量（形成位错的能量和将位错排成有关组态所作的功），而位错密度又决定于晶粒间的位向差，所以，小角度晶界能γ也和位向差θ有关：

γ=γ0
 θ（A-lnθ），　　　　（3.42）

式中，为常数，取决于材料的切变模量G、泊松比ν和伯氏矢量b，A为积分常数，取决于位错中心的原子错排能。由上式可知，小角度晶界的晶界能随位向差增加而增大（见图3.68）。但注意，该公式只适用于小角度晶界，而对大角度晶界不适用。

实际上，多晶体的晶界一般为大角度晶界，各晶粒的位向差大多在30°~40°左右，实验测出各种金属大角度晶界能约在（0.25~1.0）J/m2
 范围内，与晶粒之间的位向差无关，大体上为定值，如图3.68所示。


图3.68　铜的不同类型界面的界面能



晶界能可以界面张力的形式来表现，且可以通过界面交角的测定求出它的相对值。图3.69所示为当3个晶粒相遇时，它们两两相交于一界面，3个界面相交于1个三叉界棱。在达到平衡状态时，O点处的界面张力γ1-2
 ，γ2-3
 ，γ3-1
 必须达到力学平衡，即其矢量和为零，故

γ1-2
 +γ2-3
 cosφ2
 +γ3-1
 cosφ1
 =0

或



因此，若取其中某一晶界能作为基准，则通过测量φ角即可求得其他晶界的相对能量。

；图3.69　三个晶界相交于一直线（垂直于图面）



在平衡状态下，三叉晶界的各面角均趋向于最稳定的120°，此时，各晶粒之间的晶界能基本相等。


4. 晶界的特性


（1）晶界处点阵畸变大，存在着晶界能，因此，晶粒的长大和晶界的平直化都能减小晶界面积，从而降低晶界的总能量，这是一个自发过程。然而晶粒的长大和晶界的平直化均须通过原子的扩散来实现，因此，随着温度升高和保温时间的增长，均有利于这两过程的进行。

（2）晶界处原子排列不规则，因此在常温下晶界的存在会对位错的运动起阻碍作用，致使塑性变形抗力提高，宏观表现为晶界较晶内具有较高的强度和硬度。晶粒越细，材料的强度越高，这就是细晶强化；而高温下则相反，因高温下晶界存在一定的黏滞性，易使相邻晶粒产生相对滑动。

（3）晶界处原子偏离平衡位置，具有较高的动能，并且晶界处存在较多的缺陷，如空穴、杂质原子和位错等，故晶界处原子的扩散速度比在晶内快得多。

（4）在固态相变过程中，由于晶界能量较高且原子活动能力较大，所以新相易于在晶界处优先形核。显然，原始晶粒越细，晶界越多，则新相形核率也相应越高。

（5）由于成分偏析和内吸附现象，特别是晶界富集杂质原子情况下，往往晶界熔点较低，故在加热过程中，因温度过高将引起晶界熔化和氧化，导致“过烧”现象的发生。

（6）由于晶界能量较高、原子处于不稳定状态，以及晶界富集杂质原子的缘故，与晶内相比，晶界的腐蚀速度一般较快。这就是用腐蚀剂显示金相样品组织的依据，也是某些金属材料在使用中发生晶间腐蚀破坏的原因。

3.3.3　孪晶界

孪晶是指两个晶体（或一个晶体的两部分）沿一个公共晶面构成镜面对称的位向关系，这两个晶体就称为“孪晶”，此公共晶面就称孪晶面。

孪晶界可分为两类，即共格孪晶界和非共格孪晶界，如图3.70所示。

共格孪晶界就是孪晶面（见图3.70（a））。在孪晶面上的原子同时位于两个晶体点阵的结点上，为两个晶体所共有，属于自然的完全匹配，是无畸变的完全共格晶面，因此它的界面能很低（约为普通晶界界面能的1/10），很稳定，在显微镜下呈直线，这种孪晶界较为常见。

如果孪晶界相对于孪晶面旋转一角度，即可得到另一种孪晶界——非共格孪晶界（见图3.70（b））。此时，孪晶界上只有部分原子为两部分晶体所共有，因而原子错排较严重，这种孪晶界的能量相对较高，约为普通晶界的1/2。


图3.70　面心立方晶体的孪晶关系（a）和非共格孪晶界（b）



孪晶的形成与堆垛层错有密切关系。例如，面心立方晶体是以{111}面按ABCABC…的顺序堆垛而成的，可用△△△△△…表示。如果从某一层始，其堆垛顺序发生颠倒，就成为ABCACBACBA…，即△△△▽▽▽▽…，则上下两部分晶体就构成了镜面对称的孪晶关系（图3.70（a））。可以看出…CAC处相当于堆垛层错，接着就按倒过来的顺序堆垛，仍属正常的fcc堆垛顺序，但与出现层错之前的那部分晶体顺序正好相反，故形成了对称关系。

依孪晶形成原因的不同，可分为“形变孪晶”、“生长孪晶”和“退火孪晶”等。正因为孪晶与层错密切相关，一般层错能高的晶体不易产生孪晶。

3.3.4　相界

具有不同结构的两相之间的分界面称为“相界”。

按结构特点，相界面可分为共格相界、半共格相界和非共格相界三种类型。


1. 共格相界


所谓“共格”是指界面上的原子同时位于两相晶格的结点上，即两相的晶格是彼此衔接的，界面上的原子为两者共有。如图3.71（a）所示是一种无畸变的具有完全共格的相界，其界面能很低。但是理想的完全共格界面，只有在孪晶界且孪晶界即为孪晶面时才可能存在。对相界而言，其两侧为两个不同的相，即使两个相的晶体结构相同，其点阵常数也不可能相等，因此在形成共格界面时，必然在相界附近产生一定的弹性畸变，晶面间距较小者发生伸长，较大者产生压缩（见图3.71（b）），以互相协调，使界面上原子达到匹配。显然，这种共格相界的能量相对于具有完善共格关系的界面（如孪晶界）的能量要高。

；图3.71　各种形式的相界



（a）具有完善的共格关系的相界　（b）具有弹性畸变的共格相界　（c）半共格相界　（d）非共格相界


2. 半共格相界


若两相邻晶体在相界面处的晶面间距相差较大，则在相界面上不可能做到完全的一一对应，于是在界面上将产生一些位错（见图3.71（c）），以降低界面的弹性应变能，这时界面上两相原子部分地保持匹配，这样的界面称为半共格界面或部分共格界面。

半共格相界上位错间距取决于相界处两相匹配晶面的错配度。错配度δ定义为



式中，aα
 和aβ
 分别表示相界面两侧的α相和β相的点阵常数，且aα
 ＞aβ
 。由此可求得位错间距



当δ很小时，D很大，α和β相在相界面上趋于共格，即成为共格相界；当δ很大时，D很小，α和β相在相界面上完全失配，即成为非共格相界。


3. 非共格相界


当两相在相界面处的原子排列相差很大时，即δ很大时，只能形成非共格界面（见图3.71（d））。这种相界与大角度晶界相似，可看成是由原子不规则排列很薄的过渡层构成的。



第4章　固体中原子及分子的运动

物质的迁移可通过对流和扩散两种方式进行。在气体和液体中物质的迁移一般是通过对流和扩散来实现的。但在固体中不发生对流，扩散是唯一的物质迁移方式，其原子或分子由于热运动从一个位置不断地迁移到另一个位置。扩散是固体材料中的一个重要现象，诸如金属铸件的凝固及均匀化退火，冷变形金属的回复和再结晶，陶瓷或粉末冶金的烧结，材料的固态相变，高温蠕变，以及各种表面处理，等等，都与扩散密切相关。要深入地了解和控制这些过程，就必须掌握有关扩散的基本规律。研究扩散一般有两种方法：① 表象理论——根据所测量的参数描述物质传输的速率和数量等；② 原子理论——扩散过程中原子是如何迁移的。本章主要讨论固体材料中扩散的一般规律、扩散的影响因素和扩散机制等内容。

固体材料涉及金属、陶瓷和高分子化合物三类；金属中的原子结合以金属键方式为主；陶瓷中的原子结合主要以离子键结合方式为主；而高分子化合物中的原子结合方式是共价键或氢键结合，并形成长链结构，这就导致了三种类型固体中原子或分子扩散的方式不同。描述它们各自运动方式的特征也是本章的主要目的之一。

4.1　表象理论

4.1.1　菲克第一定律

当固体中存在着成分差异时，原子将从高浓度处向低浓度处扩散。如何描述原子的迁移速率，阿道夫·菲克（Adolf Fick）对此进行了研究，并在1855年就指出：扩散中原子的通量与质量浓度梯度成正比，即



该方程称为菲克第一定律或扩散第一定律。式中，J为扩散通量，表示单位时间内通过垂直于扩散方向x的单位面积的扩散物质质量，其单位为kg/（m2
 ·s），D为扩散系数，其单位为m2
 /s，而ρ是扩散物质的质量浓度，其单位为kg/m3
 。式中的负号表示物质的扩散方向与质量浓度梯度方向相反，即表示物质从高的质量浓度区向低的质量浓度区方向迁移。菲克第一定律描述了一种稳态扩散，即质量浓度不随时间而变化。

史密斯（R. P. Smith）在1953年发表了运用菲克第一定律测定碳在γ-Fe中的扩散系数的论文。他将一个半径为r，长度为l的纯铁空心圆筒置于1000℃高温中渗碳，即筒内和筒外分别以渗碳和脱碳气氛，经过一定时间后，筒壁内各点的浓度不再随时间而变化，满足稳态扩散条件，此时，单位时间内通过管壁的碳量为常数。

根据扩散通量的定义，可得

。

由菲克第一定律可得

。

由此解得

，

式中，q，l，t可在实验中测得，故只要测出碳含量沿筒壁径向分布，则扩散系数D可由碳的质量浓度ρ对lnr作图求出。若D不随成分而变，则作图得一直线。但实验测得结果（如图4.1所示）表明ρ-lnr为曲线，而不是直线，这表明扩散系数D是碳浓度的函数。在高浓度区，小，D大；在低浓度区大，D小。例如由该实验测得，在1000℃且碳的质量分数为0.15%时，碳在γ铁中的扩散系数D=2.5×10-11
 m2
 /s；当碳的质量分数为1.4%时，D=7.7×10-11
 m2
 /s。


图4.1　在1000℃时lnr与ρ的关系



4.1.2　菲克第二定律

大多数扩散过程是非稳态扩散过程，某一点的浓度是随时间而变化的，这类过程可以由菲克第一定律结合质量守恒条件推导出的菲克第二定律来处理。图4.2表示在垂直于物质运动的方向x上，取一个横截面面积为A，长度为dx的体积元，设流入及流出此体积元的通量分别为J1
 和J2
 ，作质量平衡，可得

流入质量-流出质量=积存质量

或

流入速率-流出速率=积存速率。

显然，流入速率=J1
 A，由微分公式可得：　流出速率，则积存速率。该积存速率也可用体积元中扩散物质质量浓度随时间的变化率来表示，因此可得



将菲克第一定律代入上式，可得



该方程称为菲克第二定律或扩散第二定律。如果假定D与浓度无关，则上式可简化为：



考虑三维扩散的情况，并进一步假定扩散系数是各向同性的（立方晶系），则菲克第二定律普遍式为：



在上述的扩散定律中均有这样的含义，即扩散是由于浓度梯度所引起的，这样的扩散称为化学扩散；另一方面，我们把不依赖浓度梯度，而仅由热振动而产生的扩散称为自扩散，由Ds
 表示。自扩散系数的定义可由（4.1）式得出：



（4.5）式表示：合金中某一组元的自扩散系数是它的质量浓度梯度趋于零时的扩散系数。


图4.2　体积元中扩散物质浓度的变化速率



（a）浓度和距离的瞬时变化

（b）通量和距离的瞬时关系

（c）扩散通量J1
 的物质经过体积元后的变化

4.1.3　扩散方程的解

对于非稳态扩散，则需要对菲克第二定律按所研究问题的初始条件和边界条件求解。显然，不同的初始条件和边界条件将导致方程的不同解。下面介绍几种较简单而实用的方程解。


1. 两端成分不受扩散影响的扩散偶


将质量浓度为ρ2
 的A棒和质量浓度为ρ1
 的B棒焊接在一起，焊接面垂直于x轴，然后加热保温不同的时间，焊接面（x=0）附近的质量浓度将发生不同程度的变化，如图4.3所示。


图4.3　扩散偶的成分-距离曲线



假定试棒足够长，以保证扩散偶两端始终维持原浓度。根据上述情况，可分别确定方程的初始条件：



边界条件：



解偏微分方程有多种方法，下面介绍用中间变量代换，使偏微分方程变为常微分方程的方法。设中间变量，则有



可以证明，erf（∞）=1，erf（-β）=-erf（β），不同β值所对应的误差函数值见表4.1。


表4.1　β与erf（β）的对应值（β为0~2.7）



根据误差函数的定义和性质可得



将它们代入（4.6）式，并结合边界条件可解出待定常数：



因此，质量浓度ρ随距离x和时间t变化的解析式为



在界面处（x=0），则erf（0）=0，所以

。

即界面上质量浓度ρs
 始终保持不变。这是假定扩散系数与浓度无关所致，因而界面左侧的浓度衰减与右侧的浓度增加是对称的。

若焊接面右侧棒的原始质量浓度ρ1
 为零，则（4.7）式简化为：



而界面上的浓度等于。


2. 一端成分不受扩散影响的扩散体


低碳钢高温奥氏体渗碳是提高钢表面性能和降低生产成本的重要生产工艺。此时，原始碳质量浓度为ρ0
 的渗碳零件可被视为半无限长的扩散体，即远离渗碳源一端的碳质量浓度，在整个渗碳过程中不受扩散的影响，始终保持碳质量浓度为ρ0
 。根据上述情况，可列出：



即假定渗碳一开始，渗碳源一端表面就达到渗碳气氛的碳质量浓度ρs
 ，由（4.6）式可解得：



如果渗碳零件为纯铁（ρ0
 =0），则上式简化为：



在渗碳中，常需要估算满足一定渗碳层深度所需要的时间，可根据（4.9）式求出。以下给出具体例子和解法。


例
 　碳质量分数为0.1%的低碳钢，置于碳质量分数为1.2%的渗碳气氛中，在920℃下进行渗碳，如要求离表面0.002m处碳质量分数为0.45%，问需要多少渗碳时间？


解
 　已知碳在γ-Fe中920℃时的扩散系数D=2×10-11
 m2
 /s，由（4.9）式可得

。

设低碳钢的密度为ρ，上式左边的分子和分母同除以ρ，可将质量浓度转换成质量分数，得

。

代入数值，可得

，

由误差函数表可查得：

。

由上述计算可知，当指定某质量浓度ρ（x，t）为渗碳层深度x的对应值时，误差函数为定值，因此渗碳层深度x和扩散时间t有以下关系：



式中，A和B为常数。由上式可知，若要渗碳层深度x增加1倍，则所需的扩散时间为原先的4倍。


3. 衰减薄膜源


在金属B长棒的一端沉积一薄层金属A，将这样的两个样品连接起来，就形成在两个金属B棒之间的金属A薄膜源，然后将此扩散偶进行扩散退火，那么在一定的温度下，金属A溶质在金属B棒中的浓度将随退火时间t而变。令棒轴和x坐标轴平行，金属A薄膜源位于x轴的原点上。初始扩散物质的浓度分布为：ρ（x=0，t=0）=ρ，ρ（x≠0，t=0）=0，具有δ函数形式。当扩散系数与浓度无关时，（4.3）式所示的菲克第二定律对衰减薄膜源的解可用下面高斯解的方式给出：



式中，k是待定常数。通过对上式微分就可知道它是（4.3）式的解。从（4.12）式可知，溶质质量浓度是以原点为中心成左右对称分布的。假定扩散物质的单位面积质量为M，则M



令，则



将（4.12）和（4.14）式代入（4.13）式，可得



由高斯误差函数可知：



则待定常数



由此可见，高斯解与高斯误差函数之间的关联。将（4.15）式代入（4.12）式就获得薄膜扩散源随扩散时间衰减后的分布：



图4.4显示出由上式计算的不同的扩散物质浓度分布特点。是分布曲线的振幅，它随扩散时间的延长而衰减。当t=0时，分布宽度为零，振幅为无穷大。因此，对扩散物质初始分布有一定宽度（用w表示）的扩散问题，高斯解只是该问题的近似解。当扩散时间越长，扩散物质初始分布范围越窄，高斯解就越精确。保证高斯解有足够精度的条件为：

；图4.4　衰减薄膜源扩散后的浓度随距离变化的曲线（数字表示不同的Dt值）





如果在金属B棒一端沉积扩散物质A（单位面积质量为M），经扩散退火后，其质量浓度为上述扩散偶的2倍，即



因为扩散物质由原来向左右两侧扩散改变为仅向一侧扩散。

根据统计物理均分定理，从高斯解还可以求出任一时刻（t）原子的平均扩散距离d：



因为



所以



由此可见，从高斯解也可得到扩散距离与扩散时间的平方根关系。

上述衰减薄膜扩散源常被用于示踪原子测定金属的自扩散系数。由于纯金属是均匀的，不存在浓度梯度。为了感知纯金属中的原子迁移，最典型的方法是，在纯金属A的表面上沉积一薄层A的放射性同位素A*作为示踪物，扩散退火后，测量A*的扩散浓度。由于同位素A*的化学性质与A相同，在这种没有浓度梯度情况下测出A*的扩散系数，即为A的自扩散系数。


4. 成分偏析的均匀化


固溶体合金在非平衡凝固条件下，晶内会出现枝晶偏析，由此对合金性能产生不利的影响。通常须通过均匀化扩散退火来削弱这种影响。这种均匀扩散退火过程中组元浓度的变化可用菲克第二定律来描述。此节将介绍用分离变量法解偏微分方程的方法。

假定沿某一横越二次枝晶轴直线方向上的溶质质量浓度变化按正弦波来处理（见图4.5（a）），则在x轴上浓度分布为：



式中，ρ0
 为平均质量浓度，A0
 为铸态合金中偏析的起始振幅，即A0
 =ρmax
 -ρ0
 （见图4.5（b）），λ是溶质质量浓度最大值ρmax
 与最小值ρmin
 之间的距离，即二次枝晶轴之间的一半距离。


图4.5　二次枝晶及溶质变化示意图



（a）二次枝晶示意图　（b）横跨枝晶从A到B的溶质变化（枝晶偏析按正弦波处理）

由于溶质原子从高浓度区流向低浓度区，最终浓度趋近于平均质量浓度ρ0
 ，故认为此时波长λ不变，只是正弦波的振幅逐渐减小。由此可得边界条件（见图4.5（b））：

ρ（x=0，t）=ρ0
 ，　　　　（4.20）



（4.20）式简单地表明在x=0的位置处，浓度为ρ0
 ，保持不变，而（4.21）式说明正弦波波峰的位置在衰减时保持在处。

由菲克第二定律：

。

用分离变量法解菲克第二定律，令ρ（x，t）=X（x）T（t），则可得两个常微分方程：



其通解分别为：



而



式中，A，B为待定常数。注意到（4.22）式原点成分在x=0，t=0时应为ρ0
 ，故上式变为：



由边界条件，解得A=0，所以



当t=0时

。

对比初始条件（4.19）式，可解得B=A0
 ，所以最终解为：



由于在均匀化扩散退火时只考虑浓度在时的变化，此时，所以

。

因为

A0
 =ρmax
 -ρ0
 ，

所以



上式右边项称为衰减函数。若要求铸锭经均匀化扩散退火后，使成分偏析的振幅降低到1%，即



则得



从（4.26）式可知，在给定温度下（即D为定值），枝晶间距越小，则所需的扩散时间越少，因此可通过快速凝固来抑制枝晶生长或通过热锻、热轧来打碎枝晶，这都有利于减少扩散退火时间。若λ为定值时，采用固相线下尽可能高的扩散温度，使D值大大提高，从而有效地减少扩散时间。从（4.25）式可知，要完全消除偏析是不可能的，因为此时要求t→∞。

4.1.4　置换型固溶体中的扩散

碳在铁中的扩散是间隙型溶质原子的扩散，在这种情况下可以不涉及溶剂铁原子的扩散，因为铁原子扩散速率与原子直径较小与较易迁移的碳原子的扩散速率比较而言是可以忽略的。然而对于置换型溶质原子的扩散，由于溶剂与溶质原子的半径相差不会很大，原子扩散时必须与相邻原子间作置换，两者的可动性大致属于同一数量级，因此，必须考虑溶质和溶剂原子的不同扩散速率，这首先被柯肯达尔（Kirkendall）等人所证实。1947年，他们设计了一个实验，其安排如图4.6所示。他们在质量分数w（Zn）=30%的黄铜块上镀一层铜，并在铜和黄铜界面上预先放两排钼丝（钼不溶于铜或黄铜）。将该样品经785℃扩散退火56d后，发现上下两排钼丝的距离l减小了0.25mm，并且在黄铜上留有一些小洞。假如Cu和Zn的扩散系数相等，那么，以原钼丝平面为分界面，两侧进行的是等量的Cu与Zn原子互换，考虑到Zn原子尺寸大于Cu原子，Zn的外移会导致钼丝（标记面）向黄铜一侧移动，但经计算移动量仅为观察值的1/10左右。由此可见，两种原子尺寸的差异不是钼丝移动的主要原因，这只能是在退火时，因Cu，Zn两种原子的扩散速率不同，导致了由黄铜中扩散出去Zn的通量大于铜原子扩散进入的通量。这种不等量扩散导致钼丝移动的现象称为柯肯达尔效应。以后，又发现了多种置换型扩散偶中都有柯肯达尔效应，例如，Ag-Au，Ag-Cu，Au-Ni，Cu-Al，Cu-Sn及Ti-Mo等。图4.7显示出w（Al）=12%的Cu-Al合金与Cu焊成的扩散偶的柯肯达尔效应，中间的黑线是原始焊接面，左边界面是标记面。该试样的处理条件是900℃保温1h，用w（CuCl2
 ）=8%的氨水溶液浸蚀。


	
	



	图4.6　Kirkendall实验
	图4.7　w（Al）=12%的Cu-Al合金与Cu焊接成的扩散偶（500×）




达肯（Darken）在1948年首先对柯肯达尔效应进行了唯象的解析。他把标记飘移看作类似流体运动的结果，即整体地流过了参考平面（焊接面）。

若令vB
 =点阵整体的移动速度=标记的速度=vm
 ，则

vD
 =原子扩散速度=原子相对于标记的速度，

vt
 =vB
 +vD
 =vm
 +vD
 。　　　　（4.27）

若组元i（i=1，2）的质量浓度为ρi
 ，扩散速度为v，则其扩散通量

J=ρi
 v。　　　　（4.28）

对于两个组元，它们的扩散总通量分别为：



在扩散过程中，假设密度保持不变，则须满足：

（J1
 ）t
 =-（J2
 ）t


即



式中，分别表示组元1和组元2的摩尔分数，并有x1
 +x2
 =1。同理可得



由上式可知，当组元1和组元2的扩散系数D1
 和D2
 相等时，标记漂移速度为零。将（4.30）式代入（4.29）式，得



称为互扩散系数。

由此得到置换固溶体中的组元扩散通量仍具有菲克第一定律的形式，只是用互扩散系数来代替两种原子的扩散系数D1
 和D2
 ，并且两种组元的扩散通量的方向是相反的。

测定某温度下的互扩散系数、标记漂移速度v和质量浓度梯度，由达肯公式（4.27）式和（4.28）式就可计算出该温度下标记所在处成分的两种原子扩散系数D1
 和D2
 （又称本征扩散系数）。达肯计算了w（Zn）=30%的Cu-Zn和纯铜的扩散偶在标记处质量分数w（Zn）=22.5%时，两组元的扩散系数：DCu
 =2.2×10-13
 m2
 /s，DZn
 =5.1×10-13
 m2
 /s，DZn
 /DCu
 ≈2.3。由（4.28）式可知，当x2
 →0，即x1
 →1时，则≈D2
 ；同理，当x1
 →0时，即x2
 →1，则≈D1
 。这表明，只有在很稀薄的置换型固溶体中，互扩散系数接近于原子的本征扩散系数D1
 或D2
 。随着固溶体溶质原子浓度的增加，互扩散系数与本征扩散系数D的差别就会增大。早期的研究已表明，当w（Zn）→0时，Zn
 ≈DZn
 =0.3×10-13
 m2
 /s，表明Zn质量分数从零增加到22.5%时，增加了约17倍。

4.1.5　扩散系数D与浓度相关时的求解

在前面的求解中，假设扩散系数D与浓度无关，而实际上D往往随浓度而变化。例如，在奥氏体中，间隙原子碳的浓度增加，则其扩散系数D也随之增加。此外，在Ni-Cu，Au-Pt，Au-Ni等扩散偶中，置换原子的浓度增加，则其扩散系数（在下文及公式中，以D表示置换原子的互扩散系数）也表现出类似的现象。因此菲克第二定律应写成（4.2）式：

。

要求出该偏微分方程的解是很困难的。玻耳兹曼（Boltzmann）和俣野（Matano）给出了从实验曲线ρ（x）来计算不同质量浓度下扩散系数D（ρ）的方法。

设无限长的扩散偶，其初始条件为：

当t=0时，

对x＞0，　ρ=ρ0
 ；

x＜0，　ρ=0。

玻耳兹曼引入参量η，使偏微分方程变为常微分方程：



铜-黄铜扩散偶经扩散t时间后的浓度曲线如图4.8中实线所示。现求质量浓度为ρ1
 时的扩散系数，ρ1
 在0与ρ0
 之间。对（4.35）式两边积分：




图4.8　铜-黄铜扩散偶





式中，是ρ-x曲线上ρ=ρ1
 处斜率的倒数，是积分面积。原则上已解决了求D（ρ1
 ）的问题，但在中，x的原点应定在何处，是否应定在原始焊接面处？俣野确定了x=0的平面位置，该面称为俣野面，具体方法如下。

根据（4.36）式可知：



因为当ρ=ρ0
 或ρ=0时，，所以上式两项均为零。由此得到



上式表明，在x=0平面两侧组元的扩散通量相等，方向相反，此时扩散的净通量为零，也就是俣野面两侧的阴影线面积相等。在图4.8中，用ρc
 表示x=0处的质量浓度，用x′=0表示原始焊接面。应注意的是，只有当扩散偶的密度不变时，俣野面才与原始焊接面重合。总而言之，俣野面就是扩散偶中通过它的两组元的反向通量相等的平面。

4.2　扩散的热力学分析

菲克第一定律描述了物质从高浓度区向低浓度区扩散的现象，扩散的结果导致浓度梯度的减小，使成分趋于均匀。但实际上并非所有的扩散过程都是如此，物质也可能从低浓度区向高浓度区扩散，扩散的结果提高了浓度梯度。例如，铝铜合金时效早期形成的富铜偏聚区，以及某些合金固溶体调幅分解形成的溶质原子富集区等，这种扩散称为“上坡扩散”或“逆向扩散”。从热力学分析可知，扩散的驱动力并不是浓度梯度，而应是化学势梯度，由此不仅能解释通常的扩散现象，也能解释“上坡扩散”等反常现象。

在热力学中，化学势μi
 表示每个i原子的吉布斯自由能，即，ni
 是组元i的原子数。原子所受的驱动力F可从化学势对距离求导得到：



式中，负号表示驱动力与化学势下降的方向一致，也就是扩散总是向化学势减小的方向进行，即在等温等压条件下，只要两个区域中i组元存在化学势差Δμi
 ，就能产生扩散，直至Δμi
 =0。

在化学势的驱动下，扩散原子在固体中沿给定方向运动时，会受到固体中溶剂原子对它产生的阻力，阻力与扩散速度成正比。当溶质原子扩散加速到其受到的阻力等于驱动力时，溶质原子的扩散速度就达到了它的极限速度，也就是达到了原子的平均扩散速度。原子的扩散平均速度v正比于驱动力F：

v=BF，

比例系数B为单位驱动力作用下的速度，称为迁移率。扩散通量等于扩散原子的质量浓度与其平均速度的乘积：

J=ρi
 vi
 。

由此可得

。

由菲克第一定律：

，

比较上两式，可得

，

式中，。在热力学中，∂μi
 =kT∂lnai
 ，ai
 为组元i在固溶体中的活度，并有ai
 =ri
 xi
 ，ri
 为活度系数，故上式为



对于理想固溶体（ri
 =1）或稀固溶体（ri
 =常数），上式括号内的因子（又称热力学因子）等于1，因而

D=kTBi
 。　　　　（4.42）

由此可见，在理想或稀固溶体中，不同组元的扩散速率仅取决于迁移率B的大小。（4.42）式称为能斯特-爱因斯坦（Nernst-Einstein）方程。对于一般实际固溶体来说，上述结论也是正确的，可证明如下：

在二元系中，由吉布斯-杜亥姆（Gibbs-Duhem）关系：

x1
 dμ1
 +x2
 dμ2
 =0，

式中，x1
 和x2
 分别为组元1和组元2的摩尔分数。

由于μi
 是xi
 的函数，从dμi
 =RTdlnai
 可得

xi
 dμi
 =RT（dxi
 +xi
 dlnri
 ）。

把此式代入上式，并注意到dx1
 =-dx2
 ，整理可得

x1
 dlnr1
 =-x2
 dlnr2
 ，

上式两边同除以dx1
 ，并有dx1
 =-dx2
 及，则有



由（4.43）式和（4.41）式可知，组元1和组元2的热力学因子相等，它们的扩散速率D1
 和D2
 不同的原因是迁移率B1
 和B2
 的差异所致。

根据（4.41）式，当0时，D＞0，表明组元是从高浓度区向低浓度区迁移的“下坡扩散”；当时，D＜0，表明组元是从低浓度区向高浓度区迁移的“上坡扩散”。综上所述可知，决定组元扩散的基本因素是化学势梯度，不管是上坡扩散还是下坡扩散，其结果总是导致扩散组元化学势梯度的减小，直至化学势梯度为零。

引起上坡扩散还可能有以下一些情况：

（1）弹性应力的作用。晶体中存在弹性应力梯度时，它促使较大半径的原子跑向点阵伸长部分，较小半径原子跑向受压部分，造成固溶体中溶质原子的不均匀分布。

（2）晶界的内吸附。晶界能量比晶内高，原子规则排列较晶内差，如果溶质原子位于晶界上可降低体系总能量，则它们会优先向晶界扩散，富集于晶界上，此时溶质在晶界上的浓度就高于在晶内的浓度。

（3）大的电场或温度场也促使晶体中原子按一定方向扩散，造成扩散原子的不均匀性。

4.3　扩散的原子理论

4.3.1　扩散机制

在晶体中，原子在其平衡位置作热振动，并会从一个平衡位置跳到另一个平衡位置，即发生扩散，一些可能的扩散机制总结在图4.9中。


1. 交换机制


相邻原子的直接交换机制如图4.9中1所示，即两个相邻原子互换了位置。这种机制在密排结构中未必可能，因为它会引起大的畸变和需要太大的激活能。甄纳（Zener）在1951年提出环形交换机制，如图4.9中2所示，4个原子同时交换，其所涉及的能量远小于直接交换，但这种机制的可能性仍不大，因为它受到集体运动的约束。不管是直接交换还是环形交换，均使扩散原子通过垂直于扩散方向平面的净通量为零，即扩散原子是等量互换。这种互换机制不可能出现柯肯达尔效应。目前，尚没有实验结果验证在金属和合金中的这种交换机制。在金属液体中或非晶体中，这种原子的协作运动可能容易实现。


2. 间隙机制


在间隙扩散机制中（如图4.9中4所示），原子从一个晶格中间隙位置迁移到另一个间隙位置。像氢、碳、氮等这类小的间隙型溶质原子易以这种方式在晶体中扩散。如果一个比较大的原子（置换型溶质原子）进入晶格的间隙位置（即弗仑克尔（Frenkel）缺陷），那么这个原子将难以通过间隙机制从一个间隙位置迁移到邻近的间隙位置，因为这种迁移将导致很大的畸变。为此，提出了“推填”（interstitialcy）机制，即一个填隙原子可以把它近邻的、在晶格结点上的原子“推”到附近的间隙中，而自己则“填”到被推出去的原子的原来位置上，如图4.9中5所示。此外，也有人提出另一种有点类似“推填”的“挤列”（crowdion）机制。若一个间隙原子挤入体心立方晶体对角线（即原子密排方向）上，使若干个原子偏离其平衡位置，形成一个集体，则该集体称为“挤列”，如图4.9中6所示。原子可沿此对角线方向移动而扩散。


图4.9　晶体中的扩散机制



1—直接交换　2—环形交换　3—空位　4—间隙　5—推填　6—挤列


3. 空位机制


前已指出，晶体中存在着空位，在一定温度下有一定的平衡空位浓度，温度越高，则平衡空位浓度越大。这些空位的存在使原子迁移更容易，故大多数情况下，原子扩散是借助空位机制的，如图4.9中3所示。前述的柯肯达尔效应最重要意义之一，就是支持了空位扩散机制。由于Zn原子的扩散速率大于Cu原子，这要求在纯铜一边不断地产生空位，当Zn原子越过标记面后，这些空位朝相反方向越过标记面进入黄铜一侧，并在黄铜一侧聚集或湮灭。空位扩散机制可以使Cu原子和Zn原子实现不等量扩散，同时，这样的空位机制可以导致标记向黄铜一侧漂移，如图4.10所示。在图4.7中所示的Cu与w（Al）为12%Cu-Al合金的扩散偶中，由于Cu的扩散系数大于铜铝合金中Al的扩散系数，于是Cu原子从标记面左边扩散至右边的通量大于Al原子从右边扩散至左边的通量，导致标记面右边的额外Cu原子将使铜铝合金膨胀，使扩散前原在焊接面上的标记与此分离，并向左侧移动。与此同时，铜铝合金中的空位向纯铜一侧扩散，由空位聚集而形成的小空洞在图4.7中显示出来。由于铜铝合金淬火得到了板条β-Cu3
 Al相，故β相与纯铜之间的界面即可视为标记面。


图4.10　标记漂移产生的示意图（黑点：原子；方块：空位；虚线：标记）



（a）初始态　（b）空位的产生　（c），（d），（e）空位平面向右位移　（f）空位的湮灭（比较（a）和（f）可知，标记向右位移）


4. 晶界扩散及表面扩散



图4.11　物质在双晶体中的扩散



对于多晶材料，扩散物质可沿三种不同路径进行，即晶体内扩散（或称体扩散），晶界扩散和样品自由表面扩散，并分别用DL
 和DB
 和DS
 表示三者的扩散系数。图4.11显示出实验测定物质在双晶体中的扩散情况。在垂直于双晶平面晶界的表面y=0上，蒸发沉积放射性同位素M，经扩散退火后，由图中箭头表示的扩散方向和由箭头端点表示的等浓度处可知，扩散物质M穿透到晶体内去的深度远比晶界和沿表面的要小，而扩散物质沿晶界的扩散深度比沿表面的要小，由此得出，DL
 ＜DB
 ＜DS
 。由于晶界、表面及位错等都可视为晶体中的缺陷，缺陷产生的畸变使原子迁移比在完整晶体内容易，导致这些缺陷中的扩散速率大于完整晶体内的扩散速率，因此，常把这些缺陷中的扩散称为“短路”扩散。

4.3.2　原子跳跃和扩散系数


1. 原子跳跃频率


以间隙固溶体为例，溶质原子的扩散一般是从一个间隙位置跳跃到其近邻的另一个间隙位置。图4.12（a）为面心立方结构的八面体间隙中心位置，图4.12（b）为面心立方结构（100）晶面上的原子排列。图中1代表间隙原子的原来位置，2代表跳跃后的位置。在跳跃时，必须把原子3与原子4或这个晶面上下两侧的相邻原子推开，从而使晶格发生局部的瞬时畸变，这部分畸变就构成间隙原子跳跃的阻力，这就是间隙原子跳跃时所必须克服的能垒。如图4.13所示，间隙原子从位置1跳到位置2的能垒ΔG=G2
 -G1
 ，因此只有那些自由能超过G2
 的原子才能发生跳跃。


	
	



	图4.12　面心立方结构的八面体间隙及（100）晶面
	图4.13　原子的自由能与其位置的关系




根据麦克斯韦-玻耳兹曼（Maxwell-Boltzmann）统计分布定律，在N个溶质原子中，自由能大于G2
 的原子数



同样，自由能大于G1
 的原子数



则



由于G1
 处于平衡位置，即最低自由能的稳定状态，故n（G＞G1
 ）≈N，上式变为：



这个数值表示了在T温度下具有跳跃条件的原子分数，或称几率。

设一块含有n个原子的晶体，在dt时间内共跳跃m次，则平均每个原子在单位时间内跳跃次数，即跳跃频率




图4.14　相邻晶面间的间隙原子跳动



图4.14中示意画出含有间隙原子两个相邻的平行晶面。这两晶面都与纸面垂直。假定晶面1和晶面2的面积为单位面积，分别有n1
 和n2
 个间隙原子。在某一温度下间隙原子的跳跃频率为Γ，由晶面1跳到晶面2，或反之从晶面2跳到晶面1，它们的几率均为P，则在Δt时间内，单位面积上由晶面1→2或2→1的跳跃原子数分别为：

N1-2
 =n1
 PΓΔt，

N2-1
 =n2
 PΓΔt，

如果n1
 ＞n2
 ，在晶面2上得到间隙溶质原子的净值

N1-2
 -N2-1
 =（n1
 -n2
 ）PΓΔt，

即

，

式中，J=（n1
 -n2
 ）PΓAr
 /NA
 由扩散通量的定义得到，NA
 为阿伏加德罗常数，Ar
 为相对原子质量。

设晶面1和晶面2之间的距离为d，可得质量浓度



而晶面2上的质量浓度又可由微分公式写出：



由（4.46）和（4.47）两式分别可得：



和

。

对比上两式，可得

，

所以

。

将上式与菲克第一定律比较，可得

D=Pd2
 Γ，　　　　（4.48）

式中前两项取决于固溶体的结构，而Γ除了与物质本身性质相关，还与温度密切有关。例如，可从γ-Fe中固溶的碳在1198K时的扩散系数求得跳跃频率为1.7×109
 /s，而碳在室温奥氏体γ中Γ仅为2.1×10-9
 /s，两者之比高达1018
 ，这充分说明了温度对跳跃频率的重要影响。（4.48）式也适用于置换型扩散。


2. 扩散系数


对于间隙型扩散，设原子的振动频率为ν，溶质原子最邻近的间隙位置数为z（即间隙配位数），则Γ应是ν，z和具有跳跃条件原子分数eΔG/（kT）
 的乘积，即



式中，D0
 称为扩散常数；ΔU是间隙扩散时溶质原子跳跃所需额外的热力学内能，该迁移能等于间隙原子的扩散激活能Q。

在固溶体中的置换扩散或纯金属中的自扩散，原子的迁移主要是通过空位扩散机制。与间隙型扩散相比，置换扩散或自扩散除了需要原子从一个空位跳跃到另一个空位时的迁移能外，还需要扩散原子近旁空位的形成能。

前已指出，温度T时晶体中平衡的空位摩尔分数

，

式中，ΔUV
 为空位形成能；ΔSV
 为熵增值。在置换固溶体或纯金属中，若配位数为Z0
 ，则空位周围原子所占的分数应为



设扩散原子跳入空位所需的自由能ΔG≈ΔU-TΔS，那么，原子跳跃频率Γ应是原子的振动频率ν及空位周围原子所占的分数Z0
 XV
 和具有跳跃条件原子所占的分数的乘积，即

。

将上式代入（4.48）式，得

。

令扩散常数

，

所以



式中，扩散激活能Q=ΔUV
 +ΔU。由此表明，置换扩散或自扩散除了需要原子迁移能ΔU外，还比间隙型扩散增加了一项空位形成能ΔUV
 。实验证明，置换扩散或自扩散的激活能均比间隙扩散激活能要大，如表4.2所列。


表4.2　某些扩散系统的D0
 与Q（近似值）



上述（4.49）式和（4.51）式的扩散系数都遵循阿累尼乌斯（Arrhenius）方程：



式中，R为气体常数，其值为8.314J/（mol·K）；Q代表每摩尔原子的激活能；T为热力学温度。由此表明，不同扩散机制的扩散系数表达形式相同，但D0
 和Q值不同。

4.4　扩散激活能

由前述分析表明，当晶体中的原子以不同方式扩散时，所需的扩散激活能Q值是不同的。在间隙扩散机制中，Q=ΔU；在空位扩散机制中，Q=ΔU+ΔUV
 。除此以外，还有晶界扩散、表面扩散、位错扩散，它们的扩散激活能是各不相同的，因此，求出某种条件的扩散激活能，对于了解扩散的机制是非常重要的，下面介绍通过实验求解扩散激活能的方法。

扩散系数的一般表达式如前所述，即

，

将上式两边取对数，则有



由实验值确定lnD与1/T的关系，如果两者呈线性关系（如图4.15所示），则图中的直线斜率为-Q/R值，该直线外推至与纵坐标相交的截距则为lnD0
 值。


图4.15　lnD-1/T的关系图



一般认为D0
 和Q的大小与温度无关，只是与扩散机制和材料相关，将这种情况下的lnD与1/T作图为一直线，否则，得不到直线。

显然，当原子在高温和低温中以两种不同扩散机制进行扩散时，由于扩散激活能不同，将在lnD-1/T图中出现两段不同斜率的折线。另外，值得注意的是，在用Q=-Rtanα求Q值时，不能通过测量图中的α角来求tanα值，而必须用来求tanα值，因为在lnD-1/T图中横坐标和纵坐标是用不同量的单位表示的。

4.5　无规则行走与扩散距离

如果扩散原子是作直线运动，那么原子行走的距离应与时间成正比，但前述的计算表明，其与时间的平方根成正比，由此推断，扩散原子的行走很可能像花粉在水面上的布朗运动那样，原子可向各个方向随机地跳跃，是一种无规则行走（random walk）。

设想一个原子作n次跳跃，并以矢量ri
 表示各次跳跃，从原点到原子最终位置的长度和方向用矢量Rn
 来表示，则有



为求Rn
 的模，将（4.54）式做点乘，即



式（4.55）可以写成几类项的总和，第一类是对角项总和，即∑ri
 ri
 ，共有n项；第二类包括ri
 ·ri+1
 和ri+1
 ·ri
 各项之和，每种有（n-1）项，但ri
 ·ri+1
 等于ri+1
 ·ri
 ，故共有2（n-1）项，依次类推，可以得到



因为ri
 ·ri+j
 =|ri
 ||ri+j
 |cosθi，i+j
 ，θi，i+j
 是这两个矢量之间的夹角，于是



对于立方对称的晶体，可假设所有跃迁矢量的大小都相等，则（4.57）式可写成：



这个方程给出的是指一个原子经过n次跃迁之后与原点距离的平方。但是扩散是大量原子经过n次跃迁之后的结果，因此要求出大量原子各自跃迁n次以后的平均值，于是



因为原子的跃迁是随机的，每次跃迁的方向与前次跃迁方向无关，对任一矢量方向的跃迁都具有相同的频率，而对任一矢量都有一个反向矢量对应，因此任何cosθi
 ，i+j的正值和负值都会以同样的频率出现，余弦项的平均值等于零，则可得



或



由上式可见，原子的平均迁移值与跳跃次数n的平方根成正比。前已导出D=Pd2
 Γ，如考虑三维跃迁，P=1/6，式中d即为原子跃迁的步长r，跃迁频率Γ=n/t，将其代入（4.60）式，得



或



原子的扩散是一种无规则行走，其理论推导的结果与扩散方程推导的结果一致，即扩散距离与扩散时间t的平方根成正比。

由（4.61）式可知，一个原子的平均位移（均方根位移）和它跃迁的次数的平方根成正比，而n=Γt，由此可见，原子平均位移对温度非常敏感。例如，γ铁在925℃渗碳4h，碳原子每秒跃迁1.7×109
 次，其在γ铁八面体跃迁的步长为0.253nm，则碳原子总迁移路程（nr）约为6.2km，而实际上渗碳厚度（均方根位移）约为1.3mm，这是原子扩散以无规则跃迁的结果。假如在20℃进行上述同样的处理，碳原子每秒只能跃迁2.1×10-9
 次，总迁移路程减为1.25×10-6
 km，而平均位移为1.4×10-9
 mm，渗碳厚度几乎等于零。

4.6　影响扩散的因素


1. 温度


温度是影响扩散速率的最主要因素。温度越高，原子热激活能量越大，越易发生迁移，扩散系数也越大。例如，从表4.2可以查出，碳在γ-Fe中扩散时，D0
 =2.0×10-5
 m2
 /s，Q=140×103
 J/mol，由（4.52）式可以算出在1200K和1300K时碳的扩散系数分别为：



由此可见，温度从1200K提高到1300K，就使扩散系数提高3倍，即渗碳速度加快了约3倍，故生产上各种受扩散控制的过程，都要考虑温度的影响。


2. 固溶体类型


不同类型的固溶体，原子的扩散机制是不同的。间隙固溶体的扩散激活能一般均较小，例如，C，N等溶质原子在铁中的间隙扩散激活能比Cr，Al等溶质原子在铁中的置换扩散激活能要小得多，因此，钢件表面热处理在获得同样渗层浓度时，渗C，N比渗Cr或Al等金属的周期短。


3. 晶体结构


晶体结构对扩散有影响，有些金属存在同素异构转变，当它们的晶体结构改变后，扩散系数也随之发生较大的变化。例如，铁在912℃时发生转变，α-Fe的自扩散系数大约是γ-Fe的240倍。合金元素在不同结构的固溶体中扩散也有差别，例如，在900℃时，在置换固溶体中，镍在α-Fe比在γ-Fe中的扩散系数高约1400倍。在间隙固溶体中，氮于527℃时在α-Fe中比在γ-Fe中的扩散系数约大1500倍。所有元素在α-Fe中的扩散系数都比在γ-Fe中大，其原因是体心立方结构的致密度比面心立方结构的致密度小，原子较易迁移。

结构不同的固溶体对扩散元素的溶解限度是不同的，由此所造成的浓度梯度不同，也会影响扩散速率。例如，钢渗碳通常选取高温下奥氏体状态时进行，除了由于温度作用外，还因碳在γ-Fe中的溶解度远远大于在α-Fe中的溶解度，这使碳在奥氏体中形成较大的浓度梯度，而有利于加速碳原子的扩散以增加渗碳层的深度。

晶体的各向异性也对扩散有影响，一般来说，晶体的对称性越低，则扩散各向异性越显著。在高对称性的立方晶体中，未发现各向异性，而具有低对称性的菱方结构的铋，沿不同晶向的D值差别很大，最高可达近1000倍。


4. 晶体缺陷


在实际使用中的绝大多数材料是多晶材料，对于多晶材料，正如前已述，扩散物质通常可以沿三种途径扩散，即晶内扩散、晶界扩散和表面扩散。若以QL
 ，QS
 和QB
 分别表示晶内、表面和晶界扩散激活能；DL
 ，DS
 和DB
 分别表示晶内、表面和晶界的扩散系数，则一般规律是：QL
 ＞QB
 ＞QS
 ，所以DS
 ＞DB
 ＞DL
 。图4.16表示银的多晶体、单晶体自扩散系数与温度的关系。显然，单晶体的扩散系数表征了晶内扩散系数，而多晶体的扩散系数是晶内扩散和晶界扩散共同起作用的表象扩散系数。从图4.16可知，当温度高于700℃时，多晶体的扩散系数和单晶体的扩散系数基本相同；但当温度低于700℃时，多晶体的扩散系数明显大于单晶体扩散系数，晶界扩散的作用就显示出来了。值得一提的是，晶界扩散也有各向异性的性质。对银的晶界自扩散的测定后发现，晶粒的夹角很小时，晶界扩散的各向异性现象很明显，并且一直到夹角至45°时，这性质仍存在。


图4.16　Ag的自扩散系数D与1/T的关系



一般认为，位错对扩散速率的影响与晶界的作用相当，有利于原子的扩散，但由于位错与间隙原子发生交互作用，也可能减慢扩散。

总之，晶界、表面和位错等对扩散起着快速通道的作用，这是由于晶体缺陷处点阵畸变较大，原子处于较高的能量状态，易于跳跃，故各种缺陷处的扩散激活能均比晶内扩散激活能小，加快了原子的扩散。


5. 化学成分


从扩散的微观机制可以看到，原子跃过能垒时必须挤开近邻原子而引起局部的点阵畸变，也就是要求部分地破坏邻近原子的结合键才能通过。由此可想象，不同金属的自扩散激活能与其点阵的原子间结合力有关，因而与表征原子间结合力的宏观参量，如熔点、熔化潜热、体积膨胀或压缩系数相关，熔点高的金属的自扩散激活能必然大。

扩散系数的大小除了与上述的组元特性有关外，还与溶质的浓度有关，无论是置换固溶体还是间隙固溶体均是如此。在求解扩散方程时，通常把D假定为与浓度无关的量，这与实际情况不完全符合。但是为了计算方便，当固溶体浓度较低或扩散层中浓度变化不大时，这样的假定所导致的误差不会很大。

第三组元（或杂质）对二元合金扩散原子的影响较为复杂，可能提高其扩散速率，也可能降低，或者几乎无作用。值得指出的是，某些第三组元的加入不仅影响扩散速率而且影响扩散方向。例如，达肯将两种单相奥氏体合金w（C）=0.441%的Fe-C合金和w（C）=0.478%，w（Si）=3.80%的Fe-C-Si合金组成扩散偶。在初始状态，它们各自所含的碳没有浓度梯度，而且两者的碳浓度几乎相同。然而在1050℃扩散13d后，形成了浓度梯度，碳的分布如图4.17所示。由于在Fe-C合金中加入的Si使碳的化学势升高，以致碳向不含Si的钢中扩散，导致了碳的上坡扩散。


图4.17　扩散偶在扩散退火13d后碳的浓度分布




6. 应力的作用


如果合金内部存在着应力梯度，应力就会提供原子扩散的驱动力，那么，即使溶质分布是均匀的，也可能出现化学扩散现象。如果在合金外部施加应力，使合金中产生弹性应力梯度，这样也会促进原子向晶体点阵伸长部分迁移，产生扩散现象。

4.7　反应扩散

当某种元素通过扩散，自金属表面向内部渗透时，若该扩散元素的含量超过基体金属的溶解度，则随着扩散的进行会在金属表层形成中间相（也可能是另一种固溶体），这种通过扩散形成新相的现象称为反应扩散或相变扩散。

由反应扩散所形成的相可参考平衡相图进行分析。例如，纯铁在520℃氮化时，由Fe-N相图（见图4.18）可以确定所形成的新相。由于金属表面N的质量分数大于金属内部，因而金属表面形成的新相将对应于N含量高的中间相。当N的质量分数超过7.8%时，可在表面形成密排六方结构的ε相（视N含量的不同可形成Fe3
 N，Fe2
 -3N或Fe2
 N），这是一种氮含量变化范围相当宽的铁氮化合物，一般氮的质量分数大致在7.8%~11.0%之间变化，氮原子有序地位于铁原子构成的密排六方点阵中的间隙位置。越远离表面，氮的质量分数越低，随之是γ′相（Fe4
 N），它是一种可变成分较小的中间相，其质量分数在5.7%~6.1%之间，氮原子有序地占据铁原子构成的面心立方点阵中的间隙位置。再往里是含氮更低的α固溶体，为体心立方点阵。纯铁氮化后的表层氮浓度和组织示于图4.19中。


图4.18　Fe-N相图



；图4.19　纯铁氮化后的表层氮浓度分布（a）和对应的组织分布（b）



实验结果表明：在二元合金经反应扩散的渗层组织中不存在两相混合区，而且在相界面上的浓度是突变的，它对应于该相在一定温度下的极限溶解度。不存在两相混合区的原因可用相的热力学平衡条件来解释：如果渗层组织中出现两相共存区，则两平衡相的化学势μi
 （i表示组元）必然相等，即化学势梯度，这段区域中就没有扩散驱动力，扩散不能进行。同理，三元系中渗层的各部分都不能出现三相共存区，但可以有两相区。

4.8　离子晶体中的扩散

在金属和合金中，原子可以跃迁进入邻近的任何空位和间隙位置。但是在离子晶体中，扩散离子只能进入具有同样电荷的位置，即不能进入相邻异类离子的位置。离子扩散只能依靠空位来进行，而且空位的分布也有其特殊性。由于分开一对异类离子将使静电能大大增加，因此为了保持局部电荷平衡，需要同时形成不同电荷的两种缺陷，如一个阳离子空位和一个阴离子空位。形成等量的阳离子和阴离子空位的无序分布称为肖特基（Schottky）型空位，如图3.3表示NaCl晶体中形成的Na+
 离子空位和Cl-
 离子空位。

用于金属平衡空位摩尔分数的计算方法，也能对阳离子平衡空位摩尔分数xv
 c和阴离子平衡空位摩尔分数xv
 a作出同样的计算。在平衡态时，



式中，ΔGs
 为形成一对肖特基型空位的形成能；A为振动熵决定的系数，一般可以不考虑，认为A=1。


图4.20　Frenkel缺陷



当形成一个间隙阳离子所需的能量ΔGic
 比形成一个阳离子空位能ΔGvc
 小很多时，则形成阳离子空位的电荷可通过形成间隙阳离子来补偿，这样的缺陷组合形成弗仑克尔（Frenkel）型无序态，或称弗仑克尔型空位，如图4.20所示。同样，当形成一个间隙阴离子所需的能量ΔGia
 远小于形成一个阴离子空位的能量ΔGva
 时，则形成阴离子空位的电荷将由形成间隙阴离子来补偿，这是另一种弗仑克尔无序态的缺陷组合。设xic
 为间隙阳离子摩尔分数，当完全无序分布的平衡态时：



式中，ΔGF
 为形成一对弗仑克尔缺陷（一个间隙离子和一个离子空位）所需的能量。

当ΔGic
 ≈ΔGva
 时，在同时存在间隙阳离子和阴离子空位缺陷时，必须有足够的阳离子空位存在，以使电荷保持中性，当所有离子的电荷相等时，则有xvc
 =xva
 +xic
 。同理，当ΔGia
 ≈ΔGvc
 ，在同时存在间隙阴离子和阳离子空位缺陷时，必须有足够的阴离子空位存在，为保持电荷中性，则有xva
 =xia
 +xvc
 。

当化合物中离子的化合价发生变化时也会出现与上述两种缺陷类型相似的情况。图4.21中示出两个实例。方铁矿（FeO）中部分Fe2+
 离子被氧化为Fe3+
 离子，为了在晶体中使电荷达到平衡不得不空出一些阳离子的位置，即出现阳离子欠缺，如图4.21（a）所示。这样形成的化合物与纯FeO化合物对比，就出现氧过量而形成一种非化学计量（或称非当量）化合物。相反的情况也会出现。如在TiO2
 中，由于一部分Ti4+
 还原成Ti3+
 ，为了平衡电荷就出现氧离子空位，导致了缺氧的情况。除此以外，当化合物中离子被不同价的离子所取代时，也会导致上述缺氧或过氧的情况。图4.21（b）描述了添加CaO作为ZrO2
 的稳定剂，低价的Ca2+
 离子置换高价的Zr4+
 。为了保持电中性，必须出现相应的氧离子空位。


图4.21　非当量化合物的结构示意图



（a）FeO　（b）用CaO稳定的ZrO2


当固体材料在恒压的电场中，材料中的电子、离子将定向迁移而产生电流。在金属和半导体中电导是由电子流动实现的，而在离子晶体中，高温时的离子比紧束缚的电子更易活动，电导是由离子的定向扩散而实现的。在应用同位素原子测量扩散系数DT
 时，若单位体积中某类型的离子数为c，粒子电荷为qi
 时，则扩散系数DT
 与电导率σ存在下列关系式：

当以间隙机制进行扩散时，



当以空位机制进行扩散时，



式中，f为空位机制扩散的相关因子（f＜1）。由（4.66）式和（4.67）式可知，不同扩散机制具有不同σ-DT
 间的关系。

图4.22表示NaCl中以同位素Na测定的扩散系数，以及已知导电率由（4.67）式计算得到的Na离子的扩散系数对温度的关系。NaCl中由Na离子带运电荷，由空位机制进行扩散（f=0.78）。在550℃以上两者符合得很好，在550℃以下由于不同于Na原子价的杂质存在，使两者出现明显的差异。

；图4.22　NaCl中Na的扩散系数对1/T的关系



在离子晶体中，由于离子键的结合能（见表4.3）一般大于金属键的结合能，扩散离子所需克服的能垒比金属原子大得多，而且为了保持局部的电中性，必须产生成对的缺陷，这就增加了额外的能量，再则扩散离子只能进入具有同样电荷的位置，迁移的距离较长，这些都导致了离子扩散速率通常远小于金属原子的扩散速率。


表4.3　某些离子材料中的扩散激活能



还应指出，阳离子的扩散系数通常比阴离子大。因为阳离子失去了它们的价电子，而且其离子半径比阴离子小，因而更易扩散。例如，在NaCl中，氯离子的扩散激活能约是钠离子的2倍。

4.9　高分子的分子运动

高分子是由分子链组成的。分子链中的原子之间、链节之间的相互作用是强的共价键结合。这种结合力为分子链的主价力，它的大小取决于链的化学组成。分子链之间的相互作用是弱的范德瓦耳斯力和氢键。这类结合力为次价力，约为主价力的1%~10%。但因为分子链特别长，故总的次价力常常超过主价力。由于高分子的结构与金属或陶瓷的结构不同，因此，影响高分子力学行为是分子运动，而不像金属或陶瓷中的原子或离子运动。例如，为什么不同的高分子化合物在室温（或恒定温度）下具有不同的力学行为；为什么同一种高分子化合物在不同温度下具有不同的力学行为。这些都必须从高分子中的分子运动形式加以理解，可以说，分子运动是联系高分子微观结构和各种宏观性质的桥梁。

4.9.1　分子链运动的起因及其柔顺性

高分子的主链很长，通常是蜷曲的，而不是伸直的。在外界的影响下，分子链从蜷曲变为伸直是通过分子运动来实现的，分子链的运动起因于主链中单键的内旋转。

单键的σ电子云分布是轴对称的，因此高分子在运动时单键可以绕轴旋转，称为内旋（转）。例如，当碳链上不带有任何其他原子或基团时，C—C键的内旋转应该是完全自由的，并保持各个键之间的键角不变。键的键角为109°28′。

由于单键内旋导致了原子排布方式的不断变换，产生了分子在空间的不同形态，称为构象。分子链含有成千上万的键，键的内旋频率很高（例如，乙烷分子在27℃时键的内旋频率达（1011
 ~1012
 ）/s），这样众多的构象可使分子链扩张伸长，也可以使它蜷曲收缩。高分子链的构象是统计性的。由统计规律可知，分子链呈伸直构象的几率是极小的（因熵值小），而呈蜷曲构象的几率较大（因熵值大）。因此，分子链通常是呈蜷曲状态的。由此可见，单键的内旋转是导致高分子链蜷曲构象的原因，内旋越自由，蜷曲的趋势越大，表明高分子链的柔顺性越好。

实际上，内旋转不可能是完全自由的，因为链节（重复结构单元）上总带有其他的原子或基团。当这些原子或基团很接近时，原子的外层电子云之间将产生排斥力，影响了单键的自由内旋转。因此，我们不能把链节视为分子链中独立运动的基本单元，须引入“链段”的概念。如果把高分子链看作是由许多刚性的链段组成的柔性链，那么链段就成为高分子链的独立运动的基本单元，每个链段的运动是各不相关、完全独立的。用链段长度的大小可表征高分子链的可动性，即柔顺性。如果链段的长度为lp
 ，链节的长度为l，则有



式中，lp
 又称为持续长度；Δε为不同构象的能垒差。当Δε→0时，lp
 →l，即链段的长度等于链节的长度，此时高分子链是最柔顺的链；当Δε增大，时，lp
 随之增大，如果lp
 大到与整个链的长度L=nl（n为聚合度）一样时，高分子链相当于由一个刚性的链段组成，这就是最刚性的棒状分子，无柔顺性可言。由此可见，链的静态柔顺性可用链段长度与整个分子的长度之比x来表示：



显然，只有当x很小的时候分子链才能具有柔顺性行为。

4.9.2　分子的运动方式及其结构影响因素

高分子的分子运动大致可分为两种尺寸的运动单元，即大尺寸单元和小尺寸单元。前者是指整个高分子链，后者是指链段或链段以下的小运动单元。有时按低分子的习惯称法，把整个高分子链的运动称为布朗运动，各种小尺寸运动单元的运动则称为微布朗运动。

如果在较低温度下，热能不足以激活整个高分子链或链段的运动，则可能使比链段小的一些运动单元发生运动，如图4.23所示。图中显示出主链链节的运动，表示为键角和键长的略为变化，也示出了侧基的转动和侧基内的运动。


图4.23　高分子中的几种小尺寸运动单元



1—主链链节的运动　2—侧基的转动　3—侧基内的运动

若当温度升高，热能可进一步激活部分链段的运动，尽管整个高分子链仍被冻结，这时高分子链可产生各种构象，以此对外界影响作出响应，或扩张伸直或蜷曲收缩。图4.24表示了一个包括4个碳原子的链段，在其附近正好有能容纳4个碳原子的自由体积空间，这时的温度使这些原子有足够的动能；通过首尾2个碳原子的单键内旋，从而实现了链段的扩散运动。


图4.24　链段运动示意图



若温度进一步升高，则分子的动能更大，在外力的影响下有可能实现整个分子链的质心位移——流动，高分子化合物流动不像低分子化合物那样以整个分子为跃迁单元，而是像蛇那样前进，通过链段的逐步跃迁来实现整个大分子链的位移，如图4.25所示。


图4.25　分子链质心位移前后分子构象变化示意图



（a）质心位移前　（b）质心位移后

单键内旋或链段的柔顺性取决于高分子的结构和其所处的环境（温度、压力、介质等）。影响分子链柔顺性的结构因素主要有以下几方面。


1. 主链结构


主链全由单键组成时，因单键可内旋转，使分子链显示出很好的柔顺性。主链结构的不同会导致内旋的难易差异。在常见的三大类主链结构中，Si—O键的内旋转比C—O键容易，而C—O键的内旋转又比C—C键容易，这是因为氧原子周围除主链外没有其他的原子或基团。C—O键的存在使非键合原子之间的距离比C—C键中的远，内旋转容易。例如：结构式为



的聚己二酸己二酯柔性比聚乙烯好，前者是一种涂料。

Si—O键除了具有C—O键的特性外，其键长比C—O键要大，而且Si—O—Si的键角比C—O—C键角也要大，内旋更为容易。例如，聚二甲基硅氧烷的柔顺性非常好，是一种很好的合成橡胶，其结构式为



主链中含有芳杂环时，由于它不能内旋转，所以柔顺性很差，刚性较好，能耐高温。如聚碳酸酯等，因主链上有苯环，显示很好的刚性和耐热性，是很好的工程塑料。

主链上含有双键时，由于双键的π电子云没有轴对称性，因此带有双键的高分子链不能内旋转，像聚苯、聚乙炔等都是刚性分子链；但主链中含有孤立双键时，虽然双键本身不能内旋，但因两碳原子各减少了一个侧基或氢原子，使连在双键上的原子或基团数目较单键少，增大了原子或基团的间距，减小了原子或基团间的排斥力，所以柔顺性增大。例如，聚氯丁二烯分子中含有孤立双键，它的柔顺性远较聚氯乙烯好。前者是典型的橡胶，而后者为刚硬的塑料。


2. 取代基的特性


取代基极性的强弱对高分子链的柔顺性影响很大。取代基的极性越强，其相互间的作用力越大，单键的内旋越困难，因而高分子链的柔顺性越差。例如，聚丙烯腈、聚氯乙烯和聚丙烯中的取代基分别为—CN，—Cl和—CH3
 ，极性依次减小，所以它们的柔顺性依次增大。

对于非极性的取代基，主要考虑其体积的大小和对称性。取代基体积越大，对内旋越不利，使高分子链的柔顺性减小，如聚丙烯比聚乙烯的柔顺性差。

取代基的对称性对柔顺性也有显著影响。对称分布使主链间的距离增大，链间作用力减弱，有利于内旋，所以柔顺性增大。例如聚异丁烯是侧基对称取代，而聚丙烯为侧基非对称取代，所以聚异丁烯的柔顺性比聚丙烯好，可以做橡胶。


3. 链的长度


高分子链的长度和相对分子质量相关，相对分子质量越大，分子链越长。若分子链很短，可以内旋的单键数目很少，分子的构象很少，必然出现刚性，所以低分子物质都没有柔顺性。如果链比较长，单键数目较多，整个分子链可出现众多的构象，因而分子链显示出柔顺性。不过，当相对分子质量增大到一定数值（例如104
 ），也就是说，当分子的构象数服从统计规律时，相对分子质量对柔顺性的影响就不存在了。

以上粗略地分析了高分子的链结构几个主要方面对链的柔顺性的影响。当不同的因素对其产生相反的影响时，要看哪一种是决定的因素，实际材料所表现出来的柔顺性是各种因素综合的结果。


4. 交联度


当高分子链之间被交联，则交联点附近的单键内旋转将受阻。若交联度较低时，交联点之间的分子链长度远大于链段长度，此时作为运动单元的链段还能运动，故高分子仍能呈现良好的柔顺性；若交联度较大，链段运动受到限制，构象数目减少，则高分子的柔顺性降低或消失，呈刚性。


5. 结晶度


高分子链处于结晶态时，链之间受晶格能的束缚，相互作用能很大，故几乎没有柔顺性。半结晶态的高分子中含有微晶粒时，晶区起着物理交联的作用，使晶区附近区域的非晶（无定形）高分子链的运动受到限制，所以高分子结晶度越大，其柔顺性越差。

4.9.3　高分子不同力学状态的分子运动解说

高分子链的几何形状主要有线型、支化型和体型（三维网状）等三类。高分子的聚集态结构主要有晶态结构、非晶态结构、取向态结构、液晶态结构，以及织态结构。本节主要描述非晶态和晶态高分子中，具有不同几何形状链的高分子力学状态，并给予相应的分子运动解释。


1. 线型非晶态高分子的三种力学状态



图4.26　线型非晶态高分子的形态-温度曲线



如果取一块非晶态高分子试样，对它在不同温度下施加一恒定力，观察其形变与温度的关系，得到如图4.26所示的曲线，通常称它为形变-温度曲线或热机械曲线。

由图4.26可知，当温度较低时，在外力作用下只发生很小的形变，试样呈现刚性。随着温度升高到某一范围后，试样的形变明显地增加，并在随后的温度区间保持相对稳定的形变，此时试样变成柔软的弹性体。温度继续升高，形变量又快速增加，试样最后完全变成黏性的流体。根据试样的力学性质随温度变化的特征，可把线型非晶态高分子按温度区域划分为三种不同的力学状态：玻璃态、高弹态和黏流态。玻璃态与高弹态之间的转变温度称为玻璃化转变温度或玻璃化温度，用Tg
 表示；而高弹态与黏流态之间的转变温度称为黏流温度或软化温度，用Tf
 表示。

线型非晶态高分子的三种力学状态，是内部分子在不同温度下处于不同运动状态的宏观表现。


a.
 玻璃态
 　在Tg
 温度以下，分子的动能较小，不足以克服主链内旋的能垒，因此不足以激发起链段的运动，链段被“冻结”。此时，只有比链段更小的运动单元，如链节、侧基等能运动（如图4.23所示），因此高分子链不能实现一种构象到另一种构象的变化。受外力作用时，由于链段运动被冻结，主链的键长和键角稍有改变（如果改变太大会使共价键破坏），所以，外力一经去除，变形立刻回复。此时，高分子受力后的形变很小，并且应力与应变的大小成正比，满足胡克定律，称为普弹性。非晶态高分子处于普弹性的状态，称为玻璃态。具有普弹性非晶态高分子的特征是弹性模量高，约1010
 ~1011
 Pa，可逆形变量小，约0.01%~0.1%。


b.
 高弹态
 　温度提高到Tg
 以上时，分子本身的动能增加，额外的膨胀使自由体积（分子无序堆砌的间隙）增多，链段的自由旋转成为可能，链段可以通过主链中单键内旋不断改变构象，正如图4.24所示。然而，此时的分子动能尚不足以使高分子链发生整体运动，不能产生分子链间的相对滑动。

在高弹态下，高分子受到外力时，分子链通过单键内旋和链段的改变构象以对外力作出响应：当受力时，分子链可从蜷曲变到伸展状态，在宏观上表现出很大的形变；一旦外力去除，分子链又通过单键内旋运动回复到原来的蜷曲状态，在宏观上表现为弹性回缩。显然，由于链段的运动与时间有关，因此这种弹性变形具有明显的时间依赖性（即松弛现象），而且这种弹性变形是外力的作用促使高分子主链发生内旋的过程，它所需要的外力比高分子在玻璃态时变形（改变化学键的键长和键角）所需要的外力要小得多，而变形量大得多，高达100%~1000%，其弹性模量下降为105
 ~107
 Pa，高分子所具有的这种力学性质称为高弹性。高弹态主要涉及链段运动，而链段运动是高分子所独有的，所以高弹态是高分子独有的一种力学行为。相对分子质量越高，链段越多，高弹区范围越宽；反之，相对分子质量越小，高弹区越小，甚至消失。


c.
 黏流态
 　当温度超过Tf
 时，分子的动能继续增大，有可能实现许多链段同时或相继向一定方向的移动，整个大分子链质心发生相对位移，因此，受力时极易发生分子链间的相对滑动，如图4.25所示，这将产生很大的不可逆形变，即黏性流动，此时高分子为黏性液体。由于黏流态主要与分子链的运动有关，因此分子链越长，分子链间的滑动阻力越大，黏度越高，Tf
 也越高。鉴于分子链的多分散性，从高弹态转变为黏流态有一个较宽的温度范围。高分子成形加工温度在Tf
 ~Td
 之间，而Td
 是化学分解温度。当高于Td
 时，由于大分子间总作用力大于主链的键合力，在未气化之前就因主链断裂而分解。


2. 体型非晶态高分子的力学状态


体型非晶态高分子是由分子链之间通过支链或化学键连接成一体的立体网状交联结构。分子的运动特性与交联的密度有关。图4.27示出体型酚醛树脂中加入不同量交联剂六亚甲基四胺时形变-温度曲线。当交联剂加入量较少时，如图4.27中的曲线1所示，高分子轻度交联，因分子运动的阻力小，仍有大量链段可以进行热运动，所以可能有玻璃态和高弹态。但交联束缚了大分子链，使其不能发生质心移动，因而没有黏流态。随着交联剂的增多，交联密度增大，交联点之间的距离变短，链段运动的阻力增大，玻璃化温度提高，高弹区缩小，如图4.27中曲线2所示。当交联剂加入量增加到一定程度，即交联密度增大到一定程度，链段运动消失，此时高分子只有玻璃态，如图4.27中的曲线3所示，其力学行为与低分子化合物无甚差异。


图4.27　体型酚醛树脂的形变-温度曲线



1—加有w为3%六亚甲基四胺　2—加有w为5%六亚甲基四胺　3—加有w为11%六亚甲基四胺


3. 结晶高分子的力学状态


结晶高分子材料具有比较固定和敏锐的熔点（Tm
 ）。完全结晶的高分子在Tm
 以下，由于分子排列紧密规整，分子间相互作用力较大，链段运动受阻，不产生高弹态，所以高分子变形很小，始终保持强硬的晶体状态。当温度高于Tm
 之后，若高分子的相对分子质量较低时，因分子的运动陡然加剧而破坏了晶态结构，过渡为无规结构，转变为液体，于是进入黏流态。这种情况下的Tm
 也就是黏流温度。若高分子的相对分子质量较大时，在Tm
 温度以上，虽然分子转变为无规排列，但因分子链很长，分子的动能仍不能使整个分子运动，而只能发生链段的运动，因此，也会出现相应的高弹态。当温度继续升高并超过Tf
 时，整个分子质心移动，分子间出现相对的滑动，于是进入黏流态。结晶高分子的形变-温度曲线如图4.28所示。

；Z2；Y2图4.28　结晶高分子的形变-温度曲线



1—相对分子质量较低，Tm
 =Tf
 　2—相对分子质量较高，Tm
 ＜Tf


实际上，完全结晶的高分子材料并不存在，都会有相当部分的非晶区。非晶部分在不同温度条件下仍有玻璃化转变和黏流转变，即存在玻璃态、高弹态和黏流态。因此，结晶高分子的力学行为将受到晶区和非晶区的共同影响，其力学状态将随相对分子质量的不同而发生变化，主要特点是，它的高弹态可分为皮革态和橡胶态。在Tg
 和Tm
 范围内，晶区仍处于强硬的晶态，而非晶区已转变为柔顺的高弹态，两者的综合效果使高分子在整体上表现为既硬又韧的力学状态，这种状态称为皮革态。非完全结晶高分子的力学状态与温度、相对分子质量的关系示于图4.29中。

；图4.29　非完全晶态高聚物的力学状态与温度、相对分子质量的关系



从高分子的分子运动角度，我们很容易理解，为什么不同高分子在室温（或同一温度）具有不同的力学行为。由于不同高分子具有不同的分子结构，导致分子运动的难易程度有差异。在室温时所提供的热能不足以激活链段的运动，此时高分子处于强硬的玻璃态或晶态。如果室温所提供的热能可“解冻”高分子的链段运动，但还不能激活整个分子链的运动，那么这种高分子就呈现高弹态。如果某种高分子在室温所提供的热能可使整个分子链发生质心移动，则其处于黏流态。同样道理，对于同一种高分子，由于温度的不同，所提供的能量使高分子中的分子运动处于不同状态，最终导致力学状态的变化。



第5章　材料的形变和再结晶


图5.1　软钢在拉伸时的应力-应变曲线



材料在加工制备过程中或制成零部件后的工作运行中都要受到外力的作用。材料受力后要发生变形，外力较小时产生弹性变形；外力较大时产生塑性变形，而当外力过大时就会发生断裂。图5.1为低碳钢（软钢）在单向拉伸时的应力-应变曲线。图中σe
 ，σs
 和σb
 分别为它的弹性极限、屈服强度和抗拉强度，是工程上具有重要意义的强度指标。

材料经变形后，不仅其外形和尺寸发生变化，还会使其内部组织和有关性能发生变化，使之处于自由焓较高的状态。这种状态是不稳定的，经变形后的材料在重新加热时会发生回复和再结晶现象。因此，研究材料的变形规律及其微观机制，分析了解各种内外因素对变形的影响，以及研究讨论冷变形材料在回复、再结晶过程中组织、结构和性能的变化规律，具有十分重要的理论和实际意义。

5.1　弹性和黏弹性

从材料力学中得知，材料受力时总是先发生弹性变形，即弹性变形是塑性变形的先行阶段，而且在塑性变形中还伴随着一定的弹性变形。

5.1.1　弹性变形的本质

弹性变形是指外力去除后能够完全恢复的那部分变形，可从原子间结合力的角度来了解它的物理本质。

当无外力作用时，晶体内原子间的结合能和结合力可通过理论计算得出，它是原子间距离的函数，如图5.2所示。


图5.2　晶体的内原子间的结合能和结合力



（a）体系能量与原子间距的关系　（b）原子间作用力和距离的关系

原子处于平衡位置时，其原子间距为r0
 ，势能U处于最低位置，相互作用力为零，这是最稳定的状态。当原子受力后将偏离其平衡位置，原子间距增大时将产生引力；原子间距减小时将产生斥力。这样，外力去除后，原子都会恢复其原来的平衡位置，所产生的变形便完全消失，这就是弹性变形。

5.1.2　弹性变形的特征和弹性模量

弹性变形的主要特征是：

（1）理想的弹性变形是可逆变形，加载时变形，卸载时变形消失并恢复原状。

（2）金属、陶瓷和部分高分子材料不论是加载或卸载时，只要在弹性变形范围内，其应力与应变之间都保持单值线性函数关系，即服从胡克（Hooke）定律：



式中，σ，τ分别为正应力和切应力；ε，γ分别为正应变和切应变；E，G分别为弹性模量（杨氏模量）和切变模量。

弹性模量与切变弹性模量之间的关系为



式中，ν为材料泊松比，表示侧向收缩能力，在拉伸试验时系指材料横向收缩率与纵向伸长率的比值。一般金属材料的泊松比在0.25~0.35之间，高分子材料则相对较大些。

前已指出，晶体的特性之一是各向异性，各个方向的弹性模量不相同，因此，在三轴应力作用下各向异性弹性体的应力应变关系，即广义胡克定律可用矩阵形式表示为：



式中，36个Cij
 为弹性系数，或称刚度系数。

上式还可改写为：



式中，36个Sij
 为弹性顺序，或称柔度系数。

大多数情况下刚度矩阵与柔度矩阵互为逆矩阵：

C=S-1
 ，　S=C-1
 。

依据对称性要求，Cij
 =Cji
 ，Sij
 =Sji
 ，独立的刚度系数和柔度系数均减少为21个。由于晶体存在对称性，独立的弹性系数还将进一步减小，因此对称性越高，系数越小。立方晶系的对称性最高，只有3个独立弹性系数；对于六方晶系为5个，正交晶系则为9个。

晶体受力的基本类型有拉、压和剪切，因此，除了E和G外，还有压缩模量或体弹性模量K。它定义为压力P与体积变化率，并且与E，ν之间有如下关系：



弹性模量代表着使原子离开平衡位置的难易程度，是表征晶体中原子间结合力强弱的物理量。金刚石一类的共价键晶体由于其原子间结合力很大，故其弹性模量很高；金属和离子晶体的则相对较低；而分子键的固体如塑料、橡胶等的键合力更弱，故其弹性模量更低，通常比金属材料的低几个数量级。正因为弹性模量反映原子间的结合力，故它是组织结构不敏感参数，添加少量合金元素或进行各种加工、处理都不能对某种材料的弹性模量产生明显的影响。例如，高强度合金钢的抗拉强度可高出低碳钢的一个数量级，而各种钢的弹性模量却基本相同。但是，对晶体材料而言，其弹性模量是各向异性的。在单晶体中，不同晶向上的弹性模量差别很大，沿着原子最密排的晶向弹性模量最高，而沿着原子排列最疏的晶向弹性模量最低。多晶体因各晶粒任意取向，总体呈各向同性。表5.1和表5.2列出部分常用材料的弹性模量等参数。


表5.1　各种材料的弹性模量等参数




表5.2　某些金属单晶体和多晶体的弹性模量与切变模量（室温）



工程上，弹性模量是材料刚度的度量。在外力相同的情况下，材料的E越大，刚度越大，材料发生的弹性变形量就越小，如钢的E为铝的3倍，因此钢的弹性变形只是铝的1/3。

（3）材料的最大弹性变形量随材料的不同而异。多数金属材料仅在低于比例极限σp
 的应力范围内符合胡克定律，弹性变形量一般不超过0.5%；而橡胶类高分子材料的高弹形变量则可高达1000%，但这种弹性变形是非线性的。

5.1.3　弹性的不完整性

上面讨论的弹性变形，通常只考虑应力和应变的关系，而不甚考虑时间的影响，即把物体看作理想弹性体来处理。但是，多数工程上应用的材料为多晶体甚至为非晶态，或者是两者皆有的物质，其内部存在各种类型的缺陷，在弹性变形时，可能出现加载线与卸载线不重合、应变的发展跟不上应力的变化等有别于理想弹性变形特点的现象，称之为弹性的不完整性。

弹性不完整性的现象包括包申格效应、弹性后效、弹性滞后和循环韧性等。


1. 包申格效应


材料经预先加载产生少量塑性变形（小于4%），而后同向加载则σe
 升高，反向加载则σe
 下降。此现象称之为包申格效应。它是多晶体金属材料的普遍现象。

包申格效应对于承受应变疲劳的工件是很重要的，因为在应变疲劳中，每一周期都产生塑性变形，在反向加载时，σe
 下降，显示出循环软化现象。


2. 弹性后效


一些实际晶体，在加载或卸载时，应变不是瞬时达到其平衡值，而是通过一种弛豫过程来完成其变化的。这种在弹性极限σe
 范围内，应变滞后于外加应力，并和时间有关的现象称为弹性后效或滞弹性。


图5.3　恒应力下的应变弛豫



图5.3为弹性后效示意图。图中Oa为弹性应变，是瞬时产生的；a′b是在应力作用下逐渐产生的弹性应变，称为滞弹性应变；bc=Oa，是在应力去除时瞬间消失的弹性应变；c′d=a′b，是在去除应力后随着时间的延长逐渐消失的滞弹性应变。

弹性后效速率与材料成分、组织有关，也与试验条件有关。组织越不均匀，温度升高、切应力越大，弹性后效也越明显。


3. 弹性滞后


由于应变落后于应力，在σ-ε曲线上使加载线与卸载线不重合而形成一封闭回线，称之为弹性滞后，如图5.4所示。


图5.4　弹性滞后（环）与循环韧性



（a）单向加载弹性滞后（环）　（b）交变加载（加载速度慢）弹性滞后　（c）交变加载（加载速度快）弹性滞后　（d）交变加载塑性滞后（环）

弹性滞后，表明加载时消耗于材料的变形功大于卸载时材料恢复所释放的变形功，多余的部分被材料内部所消耗，称之为内耗，其大小即用弹性滞后环的面积度量。有关内耗问题将在以后的“物理性能”课程中详谈。

5.1.4　黏弹性

变形形式除了弹性变形、塑性变形外还有一种黏性流动。所谓黏性流动是指非晶态固体和液体在很小外力作用下，会发生没有确定形状的流变，并且在外力去除后，形变不能回复。

纯黏性流动服从牛顿黏性流动定律：



式中，σ为应力；为应变速率；η称为黏度系数，它反映了流体的内摩擦力，即流体流动的难易程度，其单位为Pa·s。

一些非晶体，有时甚至多晶体，在比较小的应力时可以同时表现出弹性和黏性，这就是黏弹性现象。黏弹性变形既与时间有关，又具有可回复的弹性变形性质，即具有弹性和黏性变形两方面的特征，而且外界条件（如温度）对材料（特别是高聚物）的黏弹性行为有显著的影响。

黏弹性是高分子材料的重要力学特性之一，故它也常被称为黏弹性材料。这主要是与其分子链结构密切相关。当高分子材料受到外力作用时，不仅分子内的键角和键长，即原子间的距离要相应发生变化，而且顺式结构链段之间也顺着外力方向舒展开；另一方面，分子链之间还产生相对滑动，产生黏性变形。当外力较小时，前者是可逆的弹性变形，而后者是不可逆形变。显然，这里时间因素必须加以考虑。与此有关的将在5.6和9.3节进一步分析讨论。

为了研究黏弹性变形的表象规律，可以弹簧表示弹性变形部分，黏壶表示黏性变形部分，以两者的不同组合构成不同的模型。图5.5展示了其中两种最典型的模型：麦克斯韦（Maxwell）模型和瓦依特（Voigt）模型。前者是串联型的，而后者是并联型的。这里，弹簧元件的变形同时间无关，应力、应变符合胡克定律，当应力去除后应变即回复为零。黏壶由装有黏性流体的气缸和活塞组成。活塞的运动是黏性流动的结果，因此，符合牛顿黏性流动定律。


图5.5　黏弹性体变形模型



（a）Maxwell模型　（b）Voigt模型

Maxwell模型对解释应力松弛特别有用。经计算可得出应力随时间变化关系式：



式中，，称为松弛常数。

Voigt模型可用来描述蠕变回复、弹性后效和弹性记忆等过程。经计算，可得到



黏弹性变形的特点是应变落后于应力。当加上周期应力时，应力-应变曲线就成一回线，所包含的面积即为应力循环一周所损耗的能量，即内耗。其图示类似于图5.4滞弹性引起的应力-应变回线。

5.2　晶体的塑性变形

应力超过弹性极限，材料发生塑性变形，即产生不可逆的永久变形。

工程上用的材料大多为多晶体，然而多晶体的变形是与其中各个晶粒的变形行为相关的。为了由简到繁，先讨论单晶体的塑性变形，然后再研究多晶体的塑性变形。

5.2.1　单晶体的塑性变形

在常温和低温下，单晶体的塑性变形主要通过滑移方式进行，此外，尚有孪生和扭折等方式。至于扩散性变形及晶界滑动和移动等方式主要见于高温形变。


1. 滑移



a.
 滑移线与滑移带
 　当应力超过晶体的弹性极限后，晶体中就会产生层片之间的相对滑移，大量的层片间滑动的累积就构成晶体的宏观塑性变形。

为了观察滑移现象，将经良好抛光的单晶体金属棒试样进行适当的拉伸，使之产生一定的塑性变形，即可在金属棒表面见到一条条的细线，通常称为滑移带（见图5.6）。这是由于晶体的滑移变形使试样的抛光表面上产生高低不一的台阶所造成的。进一步用电子显微镜作高倍分析发现：在宏观及金相观察中看到的滑移带并不是简单的一条线，而是由一系列相互平行的更细的线所组成的，称为滑移线。滑移线之间的距离仅约100个原子间距左右，而沿每一滑移线的滑移量可达约1000个原子间距左右，如图5.7所示。对滑移线的观察也表明了晶体塑性变形的不均匀性，滑移只是集中发生在一些晶面上，而滑移带或滑移线之间的晶体层片则未产生变形，只是彼此之间作相对位移而已。


	
	



	图5.6　金属单晶体拉伸后的实物照片
	图5.7　滑移带形成示意图





b.
 滑移系
 　如前所述，塑性变形时位错只沿着一定的晶面和晶向运动，这些晶面和晶向分别称为“滑移面”和“滑移方向”。晶体结构不同，其滑移面和滑移方向也不同。表5.3列出了几种常见金属的滑移面和滑移方向。


表5.3　一些金属晶体的滑移面及滑移方向



（续表）



注：Tm
 —熔点，用热力学温度表示。

从表中可见，滑移面和滑移方向往往是金属晶体中原子排列最密的晶面和晶向。这是因为原子密度最大的晶面其面间距最大，点阵阻力最小，因而容易沿着这些面发生滑移；至于滑移方向为原子密度最大的方向是由于最密排方向上的原子间距最短，即位错b最小。例如：具有fcc的晶体其滑移面是{111}晶面，滑移方向为〈110〉晶向；bcc的原子密排程度不如fcc和hcp，它不具有突出的最密集晶面，故其滑移面可有{110}，{112}和{123}三组，具体的滑移面因材料、温度等因素而定，但滑移方向总是〈111〉；至于hcp其滑移方向一般为，而滑移面除{0001}之外还与其轴比（c/a）有关，当c/a＜1.633时，则{0001}不再是唯一的原子密集面，滑移可发生于等晶面。

一个滑移面和此面上的一个滑移方向合起来叫作一个滑移系。每一个滑移系表示晶体在进行滑移时可能采取的一个空间取向。在其他条件相同时，晶体中的滑移系越多，滑移过程可能采取的空间取向便越多，滑移便容易进行，它的塑性便越好。据此，面心立方晶体的滑移系共有{111}4
 〈110〉3
 =12个；体心立方晶体，如α-Fe，由于可同时沿{110}，{112}，{123}晶面滑移，故其滑移系共有{110}6
 〈111〉2
 +{112}12
 〈111〉1
 +{123}24
 〈111〉1
 =48个；而密排六方晶体的滑移系仅有个。由于滑移系数目太少，hcp多晶体的塑性不如fcc或bcc的好。


c.
 滑移的临界分切应力
 　前已指出，晶体的滑移是在切应力作用下进行的，但其中许多滑移系并非同时参与滑移，而只有当外力在某一滑移系中的分切应力达到一定临界值时，该滑移系方可以首先发生滑移，该分切应力称为滑移的临界分切应力。

设有一截面积为A的圆柱形单晶体受轴向拉力F的作用，为滑移面法线与外力F中心轴的夹角，λ为滑移方向与外力F的夹角（见图5.8），则F在滑移方向的分力为Fcosλ，而滑移面的面积为A/cos，于是，外力在该滑移面沿滑移方向的分切应力



式中，F/A为试样拉伸时横截面上的正应力，当滑移系中的分切应力达到其临界分切应力值τc
 而开始滑移时，则F/A应为宏观上的起始屈服强度σs
 ，coscosλ称为取向因子或施密特（Schmid）因子，它是分切应力τ与轴向应力F/A的比值，取向因子越大，则分切应力也越大。


图5.8　计算分切应力的分析图



因此，滑移开始的条件可表达为：

τ≥τc
 =σs
 coscosλ

显然，对任一给定角而言，若滑移方向是位于F与滑移面法线所组成的平面上，即+λ=90°，则沿此方向的τ值较其他λ时的τ值大，这时取向因子coscosλ=coscos（90°-）=，故当值为45°时，取向因子具有最大值。图5.9为密排六方镁单晶的取向因子对拉伸屈服应力σs
 的影响，图中小圆点为实验测试值，曲线为计算值，两者吻合很好。从图中可见，当=90°或当λ=90°时，σs
 均为无限大，这就是说，当滑移面与外力方向平行，或者是滑移方向与外力方向垂直的情况下不可能产生滑移；而当滑移方向位于外力方向与滑移面法线所组成的平面上，且=45°时，取向因子达到最大值（0.5），σs
 最小，即以最小的拉应力就能达到发生滑移所需的分切应力值。通常，称取向因子大的为软取向；而取向因子小的叫作硬取向。映像规则可帮助我们快速确定某外力作用下具有最大取向因子（coscosλ）的滑移系（hkl）［uvw］，即首先在标准极射投影图上找出所给的外力方向的取向三角形（见图2.26），然后根据镜面对称原理，即可找到最先开动的位错滑移面和滑移方向。

；图5.9　镁晶体拉伸的屈服应力与晶体取向的关系



综上所述，滑移的临界分切应力是一个真实反映单晶体受力起始屈服的物理量。其数值与晶体的类型、纯度以及温度等因素有关，还与该晶体的加工和处理状态、变形速度以及滑移系类型等因素有关。表5.4列出了一些金属晶体发生滑移的临界分切应力。


表5.4　一些金属晶体发生滑移的临界分切应力




d.
 滑移时晶面的转动
 　单晶体滑移时，除滑移面发生相对位移外，往往伴随着晶面的转动，对于只有一组滑移面的hcp，这种现象尤为明显。

图5.10为进行拉伸试验时单晶体发生滑移与转动的示意图。设想，如果不受试样夹头对滑移的限制，则经外力F轴向拉伸，将发生如图5.10（b）所示的滑移变形和轴线偏移。但由于拉伸夹头不能作横向动作，故为了保持拉伸轴线方向不变，单晶体的取向必须进行相应地转动，滑移面逐渐趋于与轴向平行（见图5.10（c））。其中，试样靠近两端处因受夹头之限制，晶面有可能发生一定程度的弯曲，以适应中间部分的位向变化。


图5.10　单晶体拉伸变形过程



（a）原试样　（b）自由滑移变形　（c）受夹头限制时的变形

图5.11为单轴拉伸时晶体发生转动的力偶作用机制。这里给出了图5.10（b）中部某层滑移后的受力的分解情况。在图5.11（a）中，σ1
 ，σ2
 为外力在该层上下滑移面的法向分应力。在该力偶作用下，滑移面将产生转动并逐渐趋于与轴向平行。图5.11（b）为作用于两滑移面上的最大分切应力τ1
 ，τ2
 ，各自分解为平行于滑移方向的分应力τ′1
 ，τ′2
 ，以及垂直于滑移方向的分应力τ″1
 ，τ″2
 。其中，前者即为引起滑移的有效分切应力；后者则组成力偶而使晶向发生旋转，即力求使滑移方向转至最大分切应力方向。


图5.11　单轴拉伸时晶体转动的力偶作用



晶体受压变形时也要发生晶面转动，但转动的结果是使滑移面逐渐趋于与压力轴线相垂直，如图5.12所示。


图5.12　晶体受压时的晶面转动



（a）压缩前　（b）压缩后

由上述可知，晶体在滑移过程中不仅滑移面发生转动，而且滑移方向也逐渐改变，最后导致滑移面上的分切应力也随之发生变化。由于在=45°时，其滑移系上的分切应力最大，故经滑移与转动后，若角趋近45°，则分切应力不断增大而有利于滑移；反之，若角远离45°，则分切应力逐渐减小，而使滑移系的进一步滑移趋于困难。


e.
 多系滑移
 　对于具有多组滑移系的晶体，滑移首先在取向最有利的滑移系（其分切应力最大）中进行，但由于变形时晶面转动的结果，另一组滑移面上的分切应力也可能逐渐增加到足以发生滑移的临界值以上，于是晶体的滑移就可能在两组或更多的滑移面上同时进行或交替地进行，从而产生多系滑移。

对于具有较多滑移系的晶体而言，除多系滑移外，还常可发现交滑移现象，即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。交滑移的实质是螺型位错在不改变滑移方向的前提下，从一个滑移面转到相交接的另一个滑移面的过程，可见交滑移可以使滑移有更大的灵活性。

但是值得指出的是，在多系滑移的情况下，会因不同滑移系的位错相互交截而给位错的继续运动带来困难，这也是一种重要的强化机制。


f.
 滑移的位错机制
 　第3章中已指出，实际测得晶体滑移的临界分切应力值较理论计算值低3~4个数量级，这表明晶体滑移并不是晶体的一部分相对于另一部分沿着滑移面作刚性整体位移，而是借助位错在滑移面上运动来逐步地进行的。通常，可将位错线看作是晶体中已滑移区与未滑移区域的分界。当移动到晶体外表面时，晶体沿其滑移面产生了位移量为一个b的滑移，而大量的（n个）位错沿着同一滑移面移到晶体表面，就形成了显微观察到的滑移带（Δ=nb）。

晶体的滑移必须在一定的外力作用下才能发生，这说明位错的运动要克服阻力。

位错运动的阻力首先来自点阵阻力。由于点阵结构的周期性，当位错沿滑移面运动时，位错中心的能量也要发生周期性的变化，如图5.13所示。图中1和2为等同位置，当位错处于这种平衡位置时，其能量最小，相当于处在能谷中。当位错从位置1移动到位置2时，需要越过一个势垒，这就是说位错在运动时会遇到点阵阻力。由于派尔斯（Peierls）和纳巴罗（Nabarro）首先估算了这一阻力，故又称为派-纳（P-N）力。


图5.13　位错滑移时核心能量的变化



派-纳力与晶体的结构和原子间作用力等因素有关，采用连续介质模型可近似地求得派-纳力



它相当于在理想的简单立方晶体中，使一刃型位错运动所需的临界分切应力（见图5.14）。式中，d为滑移面的面间距，b为滑移方向上的原子间距，ν为泊松比，而代表位错的宽度。


图5.14　简单立方点阵中的刃型位错



对于简单立方结构d=b，如取ν=0.3，则可求得τP-N
 =3.6×10-4
 G；如取ν=0.35，则τP-N
 =2×10-4
 G。这一数值比理论剪切强度（τ≈G/30）小得多，而与临界分切应力的实测值具有同一数量级。这说明位错滑移是容易进行的。

由派-纳力公式可知，位错宽度越大，则派-纳力越小，这是因为位错宽度表示了位错所导致的点阵严重畸变区的范围，宽度大，则位错周围的原子就能比较接近于平衡位置，点阵的弹性畸变能低，故位错移动时其他原子所作相应移动的距离较小，产生的阻力也较小。此结论是符合实验结果的，例如，面心立方结构金属具有大的位错宽度，故其派-纳力甚小，屈服应力低；而体心立方金属结构的位错宽度较窄，故派-纳力较大，屈服应力较高；至于原子间作用力具有强烈方向性的共价晶体和离子晶体，其位错宽度极窄，则表现出硬而脆的特性。

此外，τP-N
 与（-d/b）成指数关系，因此，当d值越大，b值越小，即滑移面的面间距越大，位错强度越小，则派-纳力也越小，因而越容易滑移。由于晶体中原子最密排面的面间距最大，密排面上最密排方向上的原子间距最短，这就解释了为什么晶体的滑移面和滑移方向一般都是晶体的原子密排面与密排方向。

在实际晶体中，在一定温度下，当位错线从一个能谷位置移向相邻能谷位置时，并不是沿其全长同时越过能峰。很可能在热激活帮助下，有一小段位错线先越过能峰，如图5.15所示，同时形成位错扭折，即在两个能谷之间横跨能峰的一小段位错。位错扭折可以很容易地沿位错线向旁侧运动，结果使整个位错线向前滑移。通过这种机制可以使位错滑移所需的应力进一步降低。


图5.15　位错的扭折运动



位错运动的阻力除点阵阻力外，还有位错与位错的交互作用产生的阻力；运动位错交截后形成的扭折和割阶，尤其是螺型位错的割阶将对位错起钉扎作用，致使位错运动的阻力增加；位错与其他晶体缺陷如点缺陷、其他位错、晶界和第二相质点等交互作用产生的阻力，对位错运动均会产生阻力，导致晶体强化。


2. 孪生


孪生是塑性变形的另一种重要形式，它常作为滑移不易进行时的补充。


a.
 孪生变形过程
 　孪生变形过程的示意图如图5.16所示。从晶体学基础中得知，面心立方晶体可看成一系列（111）沿着［111］方向按ABCABC…的规律堆垛而成。当晶体在切应力作用下发生孪生变形时，晶体内局部地区的各个（111）晶面沿着方向（即AC′方向），产生彼此相对移动距离为的均匀切变，即可得到如图5.16（b）所示的情况。图中纸面相当于面垂直于纸面；AB为（111）面与纸面的交线，相当于晶向。从图中可看出，均匀切变集中发生在中部，由AB至GH中的每个（111）面都相对于其邻面沿方向移动了大小为的距离。这样的切变并未使晶体的点阵类型发生变化，但它却使均匀切变区中的晶体取向发生变更，变为与未切变区晶体呈镜面对称的取向。这一变形过程称为孪生。变形与未变形两部分晶体合称为孪晶；均匀切变区与未切变区的分界面（即两者的镜面对称面）称为孪晶界；发生均匀切变的那组晶面称为孪晶面（即（111）面）；孪生面的移动方向（即方向）称为孪生方向。图5.17为密排六方结晶Zn金属在拉伸过程中形成的孪晶组织照片。


图5.16　面心立方晶体孪生变形示意图



（a）孪晶面和孪生方向　（b）孪生变形时原子的移动


图5.17　锌在拉伸过程中形成孪晶的生长




b.
 孪生的特点
 　根据以上对孪生变形过程的分析，孪生具有以下特点：

（1）孪生变形也是在切应力作用下发生的，并通常出现于滑移受阻而引起的应力集中区，因此，孪生所需的临界切应力要比滑移时大得多。

（2）孪生是一种均匀切变，即切变区内与孪晶面平行的每一层原子面，均相对于其毗邻晶面沿孪生方向位移了一定的距离，且每一层原子相对于孪生面的切变量，跟它与孪生面的距离成正比。

（3）孪晶的两部分晶体形成镜面对称的位向关系。


c.
 孪晶的形成
 　在晶体中形成孪晶的主要方式有三种：其一是通过机械变形而产生的孪晶，也称为“变形孪晶”或“机械孪晶”，它的特征通常呈透镜状或片状；其二为“生长孪晶”，它包括晶体自气态（如气相沉积）、液态（液相凝固）或固体中长大时形成的孪晶；其三是变形金属在其再结晶退火过程中形成的孪晶，也称为“退火孪晶”，它往往以相互平行的孪晶面为界横贯整个晶粒，是在再结晶过程中通过堆垛层错的生长形成的。它实际上也应属于生长孪晶，系从固体中生长过程中形成。

变形孪晶的生长同样可分为形核和长大两个阶段。晶体变形时先是以极快的速度爆发出薄片孪晶，常称之为“形核”，然后通过孪晶界扩展来使孪晶增宽。

就变形孪晶的萌生而言，一般需要较大的应力，即孪生所需的临界切应力要比滑移的大得多。例如，测得Mg晶体孪生所需的分切应力应为4.9~34.3MPa，而滑移时临界分切应力仅为0.49MPa，所以，只有在滑移受阻时，应力才可能累积起孪生所需的数值，导致孪生变形。孪晶的萌生通常发生于晶体中应力高度集中的地方，如晶界等，但孪晶在萌生后的长大所需的应力则相对较小。如在Zn单晶中，孪晶形核时的局部应力必须超过10-1
 G（G为切变模量），但成核后，只要应力略微超过10-4
 G即可长大。因此，孪晶的长大速度极快，与冲击波的传播速度相当。由于在孪生形成时，在极短的时间内有相当数量的能量被释放出来，因而有时可伴随明显的声响。


图5.18　铜单晶在4.2K的拉伸曲线



图5.18是铜单晶在4.2K测得的拉伸曲线，开始塑性变形阶段的光滑曲线是与滑移过程相对应的，但应力增高到一定程度后发生突然下降，然后又反复地上升和下降，出现了锯齿形的变化，这就是孪生变形所造成的。因为形核所需的应力远高于扩展所需的应力，故当孪晶出现时就伴随着载荷突然下降的现象，在变形过程中孪晶不断地形成，这就形成了锯齿形的拉伸曲线。图5.18中拉伸曲线的后阶段又呈光滑曲线，表明变形又转为滑移方式进行，这是由于孪生造成了晶体方位的改变，使某些滑移系处于有利的位向，于是又开始了滑移变形。

通常，对称性低、滑移系少的密排六方金属如Cd，Zn，Mg等，往往容易出现孪生变形。密排六方金属的孪生面为，孪生方向为；对具有体心立方晶体结构的金属，当形变温度较低、形变速度极快，或由于其他原因的限制使滑移过程难以进行时，也会通过孪生的方式进行塑性变形。体心立方金属的孪生面为{112}，孪生方向为〈111〉；面心立方金属由于对称性高，滑移系多而易于滑移，所以孪生很难发生，常见的是退火孪晶，只有在极低温度（4~78K）下滑移极为困难时，才会产生孪生。面心立方金属的孪生面为{111}，孪生方向为〈112〉。

与滑移相比，孪生本身对晶体变形量的直接贡献是较小的。例如，一个密排六方结构的Zn晶体单纯依靠孪生变形时，其伸长率仅为7.2%。但是，由于孪晶的形成改变了晶体的位向，使其中某些原处于不利的滑移系转换到有利于发生滑移的位置，从而可以激发进一步的滑移和晶体变形。这样，滑移与孪生交替进行，相辅相成，可使晶体获得较大的变形量。


d.
 孪生的位错机制
 　由于孪生变形时整个孪晶区发生均匀切变，故其各层晶面的相对位移是借助一个不全位错（肖克利不全位错）运动而造成的。以面心立方晶体为例（见图5.19），如在某一{111}滑移面上有一个全位错扫过，滑移两侧晶体将产生一个原子间距的相对滑移量，且{111}面的堆垛顺序不变，即仍为ABCABC…。但如在相互平行且相邻的一组{111}面上各有一个肖克利不全位错扫过，则各滑移面间的相对位移就不是一个原子间距，而是，由于晶面发生层错而使堆垛顺序由原来的ABCABC改变为ABCACBACB（即△△△▽▽▽▽▽），这样就在晶体的上半部形成一片孪晶。


图5.19　面心立方晶体中孪晶的形成




图5.20　孪生的位错极轴机制



上述过程是如何产生的呢？柯垂耳（A. H. Cottrell）和比耳贝（B. A. Bilby）提出：孪晶是通过位错增殖的极轴机制形成的。图5.20是孪生的位错极轴机制示意图。其中OA，OB和OC三条位错线相交于结点O。位错OA与OB不在滑移面上，属于不动位错（此处称为极轴位错）。位错OC及其伯氏矢量b3
 都位于滑移面上，它可以绕结点O作旋转运动，称为扫动位错，其滑移面称为扫动面。如果扫动位错OC为一个不全位错，且OA和OB的伯氏矢量b1
 和b2
 各有一个垂直于扫动面的分量，其值等于扫动面（滑移面）的面间距，那么，扫动面将不是一个平面，而是一个连续蜷面（螺旋面）。在这种情况下，扫动位错OC每旋转一周，晶体便产生一个单原子层的孪晶，与此同时，OC本身也攀移一个原子间距而上升到相邻的晶面上。扫动位错如此不断地扫动，就使位错线OC和结点O不断地上升，也就相当于每个面都有一个不全位错在扫动，于是会在晶体中一个相当宽的区域内造成均匀切变，即在晶体中形成变形孪晶。


3. 扭折


由于各种原因，晶体中不同部位的受力情况和形变方式可能有很大的差异，对于那些既不能进行滑移也不能进行孪生的地方，晶体将通过其他方式进行塑性变形。以密排六方结构的镉单晶进行纵向压缩变形为例，若外力恰与hcp的底面（0001）（即滑移面）平行，则由于此时=90°，cos=0，滑移面上的分切应力为零，晶体不能作滑移变形；若此时孪生过程阻力也很大，因而无法进行。在此情况下，如继续增大压力，则为了使晶体的形状与外力相适应，当外力超过某一临界值时晶体将会产生局部弯曲，如图5.21所示，这种变形方式称为扭折，变形区域则称为扭折带。由图5.21（a）可见，扭折变形与孪生不同，它使扭折区晶体的取向发生了不对称性的变化，在ABCD区域内的点阵发生了扭曲，其左右两侧则发生了弯曲，扭曲区的上下界面（AB，CD）是由符号相反的两列刃型位错所构成的，而每一弯曲区则由同号位错堆积而成，取向是逐渐弯曲过渡的，但左右两侧的位错符号恰好相反。这说明扭折区最初是一个由其他区域运动过来的位错所汇集的区域，位错的汇集产生了弯曲应力，使晶体点阵发生折曲和弯曲从而形成扭折带。所以，扭折是一种协调性变形，它能引起应力松弛，使晶体不致断裂。晶体经扭折之后，扭折区内的晶体取向与原来的取向不再相同，有可能使该区域内的滑移系处于有利取向，从而产生滑移。


图5.21　单晶镉被压缩时的扭折



（a）扭折示意图　（b）镉单晶中的扭折带

扭折带不仅限于上述情况下发生，还会伴随着形成孪晶而出现。在晶体作孪生变形时，由于孪晶区域的切变位移，迫使与之接壤的周围晶体产生甚大的应变，特别是在晶体两端受有约束的情况下（例如拉伸夹头的限制作用），则与孪晶接壤地区的应变更大，为了消除这种影响来适应其约束条件，在接壤区往往形成扭折带以实现过渡，如图5.22所示。


图5.22　伴随着形成孪晶而产生的扭折带



5.2.2　多晶体的塑性变形

实际使用的材料通常是由多晶体组成的。室温下，多晶体中每个晶粒变形的基本方式与单晶体相同，但由于相邻晶粒之间取向不同，以及晶界的存在，因而多晶体的变形既须克服晶界的阻碍，又要求各晶粒的变形相互协调与配合，故多晶体的塑性变形较为复杂，下面分别加以讨论。


1. 晶粒取向的影响


晶粒取向对多晶体塑性变形的影响，主要表现在各晶粒变形过程中的相互制约和协调性。

当外力作用于多晶体时，由于晶体的各向异性，位向不同的各个晶体所受应力并不一致，而作用在各晶粒的滑移系上的分切应力更因晶粒位向不同而相差很大，因此各晶粒并非同时开始变形，处于有利位向的晶粒首先发生滑移，处于不利位向的晶粒却还未开始滑移。而且，不同位向晶粒的滑移系取向也不相同，滑移方向也不相同，故滑移不可能从一个晶粒直接延续到另一晶粒中。但多晶体中每个晶粒都处于其他晶粒包围之中，它的变形必然与其邻近晶粒相互协调配合，不然就难以进行变形，甚至不能保持晶粒之间的连续性，会造成空隙而导致材料的破裂。为了使多晶体中各晶粒之间的变形得到相互协调与配合，每个晶粒不只是在取向最有利的单滑移系上进行滑移，还必须在几个滑移系其中包括取向并非有利的滑移系上进行，其形状才能相应地作各种改变。理论分析指出，多晶体塑性变形时要求每个晶粒至少能在5个独立的滑移系上进行滑移。这是因为任意变形均可用εxx
 ，εyy
 ，εzz
 ，γxy
 ，γyz
 ，γxz
 6个应变分量来表示，但塑性变形时，晶体的体积不变，故只有5个独立的应变分量，每个独立的应变分量是由一个独立滑移系来产生的。可见，多晶体的塑性变形是通过各晶粒的多系滑移来保证相互间协调的，即一个多晶体是否能够塑性变形，决定于它是否具备有5个独立的滑移系来满足各晶粒变形时相互协调的要求。这就与晶体的结构类型有关：滑移系甚多的面心立方和体心立方晶体能满足这个条件，故它们的多晶体具有很好的塑性；相反，密排六方晶体由于滑移系少，晶粒之间的应变协调性很差，所以其多晶体的塑性变形能力很低。


2. 晶界的影响


从第3章得知，晶界上原子排列不规则，点阵畸变严重，何况晶界两侧的晶粒取向不同，滑移方向和滑移面彼此不一致，因此，滑移要从一个晶粒直接延续到下一个晶粒是极其困难的，也就是说，在室温下晶界对滑移具有阻碍效应。

对只有2~3个晶粒的试样进行拉伸试验表明，在晶界处呈竹节状（见图5.23），这说明晶界附近滑移受阻，变形量较小，而晶粒内部变形量较大，整个晶粒变形是不均匀的。


图5.23　经拉伸后晶界处呈竹节状



多晶体试样经拉伸后，每一晶粒中的滑移带都终止在晶界附近。通过电镜仔细观察，可看到在变形过程中位错难以通过晶界被堵塞在晶界附近的情形，如图5.24所示。这种在晶界附近产生的位错塞积群会对晶内的位错源产生一反作用力。此反作用力随位错塞积的数目n而增大：



式中，τ0
 为作用于滑移面上外加分切应力；L为位错源至晶界之距离；k为系数，螺型位错k=1，刃型位错k=1-ν。当它增大到某一数值时，可使位错源停止开动，使晶体显著强化。


图5.24　位错在晶界上被塞积的示意图



总之，由于晶界上点阵畸变严重且晶界两侧的晶粒取向不同，因而在一侧晶粒中滑移的位错不能直接进入第二晶粒，要使第二晶粒产生滑移，就必须增大外加应力，以启动第二晶粒中的位错源动作。因此，对多晶体而言，外加应力必须大至足以激发大量晶粒中的位错源动作，产生滑移，才能觉察到宏观的塑性变形。

由于晶界数量直接取决于晶粒的大小，因此，晶界对多晶体起始塑变抗力的影响可通过晶粒大小直接体现。实践证明，多晶体的强度随其晶粒细化而提高。多晶体的屈服强度σs
 与晶粒平均直径d的关系可用著名的霍尔-佩奇（Hall-Petch）公式表示：



式中，σ0
 反映晶内对变形的阻力，相当于极大单晶的屈服强度；K反映晶界对变形的影响系数，与晶界结构有关。图5.25为一些低碳钢的下屈服点与晶粒直径间的关系，与霍尔-佩奇公式符合得甚好。


图5.25　一些低碳钢的下屈服点与晶粒直径的关系



尽管霍尔-佩奇公式最初是一经验关系式，但也可根据位错理论，利用位错群在晶界附近引起的塞积模型导出。进一步实验证明，其适用性甚广。亚晶粒大小或是两相片状组织的层片间距对屈服强度的影响（见图5.26）；塑性材料的流变应力与晶粒大小之间；脆性材料的脆断应力与晶粒大小之间，以及金属材料的疲劳强度、硬度与其晶粒大小之间的关系都可用霍尔-佩奇公式来表达。

；图5.26　铜和铝的屈服值与其亚晶尺寸的关系



因为细晶粒不仅使材料具有较高的强度、硬度，而且也使它具有良好的塑性和韧性，即具有良好的综合力学性能，因此，一般在室温使用的结构材料都希望获得细小而均匀的晶粒。

但是，当变形温度高于0.5Tm
 （熔点）以上时，由于原子活动能力的增大，以及原子沿晶界的扩散速率加快，使高温下的晶界具有一定的黏滞性特点，它对变形的阻力大为减弱，即使施加很小的应力，只要作用时间足够长，也会发生晶粒沿晶界的相对滑动，成为多晶体在高温时一种重要的变形方式（详见5.4.3节）。此外，在高温时，多晶体特别是细晶粒的多晶体，还可能出现另一种称为扩散性蠕变的变形机制，这个过程与空位的扩散有关。因为晶界本身是空位的源和湮没阱，多晶体的晶粒越细，扩散蠕变速度就越大，对高温强度也越不利。


图5.27　等强温度示意图



据此，在多晶体材料中往往存在一“等强温度TE
 ”，低于TE
 时晶界强度高于晶粒内部，高于TE
 时则得到相反的结果（见图5.27）。

5.2.3　合金的塑性变形

工程上使用的金属材料绝大多数是合金。其变形方式，总地说来和金属的情况类似，只是由于合金元素的存在，又具有一些新的特点。

按合金组成相不同，主要可分为单相固溶体合金和多相合金，它们的塑性变形又各具有不同的特点。


1. 单相固溶体合金的塑性变形


和纯金属相比最大的区别在于，单相固溶体合金中存在溶质原子。溶质原子对合金塑性变形的影响主要表现在固溶强化作用，提高了塑性变形的阻力，此外，有些固溶体会出现明显的屈服点和应变时效现象，现分述如下：


a.
 固溶强化
 　溶质原子的存在及其固溶度的增加，使基体金属的变形抗力随之提高。图5.28表示Cu-Ni固溶体的强度和塑性随溶质含量的增加，合金的强度、硬度提高，而塑性有所下降，即产生固溶强化效果。固溶强化的强化效果可用下列表达式表示：



式中，为单位溶质原子造成点阵畸变引起临界分切应力的增量；x为溶质原子的原子数分数；a0
 为溶剂晶体的点阵常数；b为位错的伯氏矢量；A为常数。


图5.28　铜镍固溶体的力学性能与成分的关系



比较纯金属与不同浓度固溶体的应力-应变曲线（见图5.29），可看到溶质原子的加入不仅提高了整个应力-应变曲线的水平，而且使合金的加工硬化速率增大。


图5.29　铝溶有镁后的应力-应变曲线




图5.30　溶入的合金元素对铜单晶临界分切应力的影响



不同溶质原子所引起的固溶强化效果存在很大的差别。图5.30为几种合金元素分别溶入铜单晶而引起的临界分切应力的变化情况。影响固溶强化的因素很多，主要有以下几个方面：

（1）溶质原子的原子数分数越高，强化作用也越大，特别是当原子数分数很低时，强化效应更为显著。

（2）溶质原子与基体金属的原子尺寸相差越大，强化作用也越大。

（3）间隙型溶质原子比置换原子具有较大的固溶强化效果，且由于间隙原子在体心立方晶体中的点阵畸变属非对称性的，故其强化作用大于面心立方晶体的；但间隙原子的固溶度很有限，故实际强化效果也有限。

（4）溶质原子与基体金属的价电子数相差越大，固溶强化作用越显著，即固溶体的屈服强度随合金电子浓度的增加而提高。

一般认为，固溶强化是由于多方面的作用，主要有溶质原子与位错的弹性交互作用、化学交互作用和静电交互作用，以及当固溶体产生塑性变形时，位错运动改变了溶质原子在固溶体结构中以短程有序或偏聚形式存在的分布状态，从而引起系统能量的升高，由此也增加了滑移变形的阻力。


b.
 屈服现象与应变时效
 　图5.31为低碳钢典型的应力-应变曲线，它与一般拉伸曲线不同，出现了明显的屈服点。当拉伸试样开始屈服时，应力随即突然下降，并在应力基本恒定的情况下继续发生屈服伸长，所以拉伸曲线出现应力平台区。开始屈服与下降时所对应的应力值分别为上、下屈服点。在发生屈服延伸阶段，试样的应变是不均匀的。当应力达到上屈服点时，首先，在试样的应力集中处开始塑性变形，并在试样表面产生一个与拉伸轴约成45°交角的变形带——吕德斯（Lüders）带，与此同时，应力降到下屈服点。随后，这种变形带沿试样长度方向不断形成与扩展，从而产生拉伸曲线平台的屈服伸长。其中，应力的每一次微小波动，即对应一个新变形带的形成，如图5.31中放大部分所示。当屈服扩展到整个试样标距范围时，屈服延伸阶段就告结束。需指出的是，屈服过程的吕德斯带与滑移带不同，它是由许多晶粒协调变形的结果，即吕德斯带穿过了试样横截面上的每个晶粒，而其中每个晶粒内部则仍按各自的滑移系进行滑移变形。


图5.31　低碳钢退火态的工程应力-应变曲线及屈服现象



屈服现象最初是在低碳钢中发现的。在适当条件下，上、下屈服点的差别可达10%~20%，屈服伸长可超过10%。后来在许多其他的金属和合金（如Mo，Ti和Al合金及Cd，Zn单晶、α和β黄铜等）中，只要这些金属材料中含有适量的溶质原子足以钉扎住位错，屈服现象均可发生。

通常认为，在固溶体合金中，溶质原子或杂质原子可以与位错交互作用而形成溶质原子气团，即所谓的Cottrell气团。由刃型位错的应力场可知，在滑移面以上，位错中心区域为压应力，而滑移面以下的区域为拉应力。若有间隙原子C，N或比溶剂尺寸大的置换溶质原子存在，就会与位错交互作用偏聚于刃型位错的下方，以抵消部分或全部的张应力，从而使位错的弹性应变能降低。当位错处于能量较低的状态时，位错趋向于稳定，不易运动，即对位错有着“钉扎作用”，尤其在体心立方晶体中，间隙型溶质原子和位错的交互作用很强，位错被牢固地钉扎住。位错要运动，必须在更大的应力作用下才能挣脱Cottrell气团的钉扎而移动，这就形成了上屈服点；而一旦挣脱之后位错的运动就比较容易，因此应力减小，出现了下屈服点和水平台。这就是屈服现象的物理本质。

Cottrell这一理论最初被人们广为接受。但在20世纪60年代后，Gilman和Johnston发现：无位错的铜晶须、低位错密度的共价键晶体Si，Ge，以及离子晶体LiF等也都有不连续屈服现象，这又如何解释？因此，需要从位错运动本身的规律来加以说明，这就发展了更一般的位错增殖理论。

从位错理论中得知，材料塑性变形的应变速率与晶体中可动位错的密度ρm
 、位错运动的平均速度v以及位错的伯氏矢量b成正比：



而位错的平均运动速度v又与应力密切相关：

，

式中，τ0
 为位错作单位速度运动所需的应力；τ为位错受到的有效切应力；m′称为应力敏感指数，与材料有关。

在拉伸试验中，由试验机夹头的运动速度决定，接近于恒值。在塑性变形开始之前，晶体中的位错密度很低，或虽有大量位错但被钉扎住，可动位错密度ρm
 较低，此时要维持一定的值，势必使v增大，而要使v增大就需要提高τ，这就是上屈服点应力较高的原因。然而，一旦塑性变形开始后，位错迅速增殖，ρm
 迅速增大，此时仍维持一定值，故ρm
 的突然增大必然导致v的突然下降，于是所需的应力τ也突然下降，产生了屈服降落，这也就是下屈服点应力较低的原因。

两种理论并不是互相排斥而是互相补充的。两者结合起来可更好地解释低碳钢的屈服现象。单纯的位错增殖理论，其前提要求原晶体材料中的可动位错密度很低。低碳钢中的原始位错密度ρ为108
 cm-2
 ，但ρm
 只有103
 cm-2
 ，低碳钢之所以可动位错如此之低，正是因为碳原子强烈钉扎位错，形成了Cottrell气团之故。

与低碳钢屈服现象相关连的还存在一种应变时效行为，如图5.32所示。当退火状态的低碳钢试样拉伸到超过屈服点发生少量塑性变形后（曲线1）卸载，然后立即重新加载拉伸，则可见其拉伸曲线不再出现屈服点（曲线2），此时试样不会发生屈服现象。如果不采取上述方案，而是将预变形试样在常温下放置几天或经200℃左右短时加热后再行拉伸，则屈服现象又复出现，且屈服应力进一步提高（曲线3），此现象通常称为应变时效。


图5.32　低碳钢的拉伸试验



1—预塑性变形　2—去载后立即再行加载　3—去载后放置一段时期或在200℃加热后再加载

同样，Cottrell气团理论能很好地解释低碳钢的应变时效。当卸载后立即重新加载，由于位错已经挣脱出气团的钉扎，故不出现屈服点；如果卸载后放置较长时间或经时效，则溶质原子已经通过扩散而重新聚集到位错周围形成了气团，故屈服现象又复出现。


2. 多相合金的塑性变形


工程上使用的金属材料基本上都是两相或多相合金。多相合金与单相固溶体合金的不同之处是除基体相外，尚有其他相存在。由于第二相的数量、尺寸、形状和分布不同，它与基体相的结合状况不一，以及第二相的形变特征与基体相的差异，使得多相合金的塑性变形更加复杂。

根据第二相粒子的尺寸大小可将合金分成两大类：若第二相粒子与基体晶粒尺寸属同一数量级，称为聚合型两相合金；若第二相粒子细小而弥散地分布在基体晶粒中，则称为弥散分布型两相合金。这两类合金的塑性变形情况和强化规律有所不同。


a.
 聚合型合金的塑性变形
 　当组成合金的两相晶粒尺寸属同一数量级，且都为塑性相时，则合金的变形能力取决于两相的体积分数。作为一级近似，可以分别假设合金变形时两相的应变相同和应力相同。于是，合金在一定应变下的平均流变应力和一定应力下的平均应变可由混合律表达：

=φ1
 σ1
 +φ2
 σ2
 ，

=φ1
 ε1
 +φ2
 ε2
 ，

式中，φ1
 和φ2
 分别为两相的体积分数（φ1
 +φ2
 =1）；σ1
 和σ2
 分别为一定应变时的两相流变应力；ε1
 和ε2
 分别为一定应力时的两相应变。图5.33为等应变和等应力情况下的应力-应变曲线。


图5.33　聚合型两相合金等应变（a）与等应力（b）情况下的应力-应变曲线



事实上，不论是应力或应变都不可能在两相之间是均匀的。上述假设及其混合律只能作为第二相体积分数影响的定性估算。实验证明，这类合金在发生塑性变形时，滑移往往首先发生在较软的相中，如果较强相数量较少时，则塑性变形基本上是在较弱的相中；只有当第二相为较强相，且体积分数φ大于30%时，才能起明显的强化作用。

如果聚合型合金两相中一个是塑性相，而另一个是脆性相时，则合金在塑性变形过程中所表现的性能，不仅取决于第二相的相对数量，而且与其形状、大小和分布密切相关。

以碳钢中的渗碳体（Fe3
 C，硬而脆）在铁素体（以α-Fe为基的固溶体）基体中存在的情况为例，表5.5给出了渗碳体的形态与大小对碳钢力学性能的影响。


表5.5　碳钢中渗碳体存在的情况对力学性能的影响




b.
 弥散分布型合金的塑性变形
 　当第二相以细小弥散的微粒均匀分布于基体相中时，将会产生显著的强化作用。第二相粒子的强化作用是通过其对位错运动的阻碍作用而表现出来的。通常可将第二相粒子分为“不可变形的”和“可变形的”两类。这两类粒子与位错交互作用的方式不同，其强化的途径也就不同。一般来说，弥散强化型合金中的第二相粒子（借助粉末冶金方法加入的）是属于不可变形的，而沉淀相粒子（通过时效处理从过饱和固溶体中析出）多属可变形的，但当沉淀粒子在时效过程中长大到一定程度后，也能起着不可变形粒子的作用。


图5.34　位错绕过第二相粒子的示意图



（1）不可变形粒子的强化作用。不可变形粒子对位错的阻碍作用如图5.34所示。当运动位错与其相遇时，将受到粒子的阻挡，使位错线绕着它发生弯曲。随着外加应力的增大，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，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。显然，位错按这种方式移动时受到的阻力是很大的，而且每个留下的位错环要作用于位错源一反向应力，故继续变形时必须增大应力以克服此反向应力，使流变应力迅速提高。

根据位错理论，迫使位错线弯曲到曲率半径为R时所需的切应力

。

此时由于，所以位错线弯曲到该状态所需的切应力



这是一临界值，只有外加应力大于此值时，位错线才能绕过去。由上式可见，不可变形粒子的强化作用与粒子间距λ成反比，即粒子越多，粒子间距越小，强化作用越明显。因此，减小粒子尺寸（在同样的体积分数时，粒子越小，则粒子间距也越小）或提高粒子的体积分数都会导致合金强度的提高。

上述位错绕过障碍物的机制是由奥罗万（E. Orowan）首先提出的，故通常称为奥罗万机制，它已被实验所证实。


图5.35　位错切割粒子的机制



（2）可变形微粒的强化作用。当第二相粒子为可变形微粒时，位错将切过粒子使之随同基体一起变形，如图5.35所示。在这种情况下，强化作用主要决定于粒子本身的性质，以及其与基体的联系，其强化机制甚为复杂，且因合金而异，主要作用如下：

① 位错切过粒子时，粒子产生宽度为b的表面台阶，由于出现了新的表面积，使总的界面能升高。

② 当粒子是有序结构时，则位错切过粒子时会打乱滑移面上下的有序排列，产生反相畴界，引起能量的升高。

③ 由于第二相粒子与基体的晶体点阵不同或至少是点阵常数不同，故当位错切过粒子时必然在其滑移面上造成原子的错排，需要额外作功，给位错运动带来困难。

④ 由于粒子与基体的比体积差别，而且沉淀粒子与母相之间保持共格或半共格结合，故在粒子周围产生弹性应力场，此应力场与位错会产生交互作用，对位错运动有阻碍。

⑤ 由于基体与粒子中的滑移面取向不相一致，则位错切过后会产生一割阶，割阶的存在会阻碍整个位错线的运动。

⑥ 由于粒子的层错能与基体不同，当扩展位错通过后，其宽度会发生变化，引起能量升高。

以上这些强化因素的综合作用，使合金的强度得到提高。

总之，上述两种机制不仅可解释多相合金中第二相的强化效应，而且也可解释多相合金的塑性。然而不管哪种机制均受控于粒子的本性、尺寸和分布等因素，故合理地控制这些参数，可使沉淀强化型合金和弥散强化型合金的强度和塑性在一定范围内进行调整。

5.2.4　塑性变形对材料组织与性能的影响

塑性变形不但可以改变材料的外形和尺寸，而且能够使材料的内部组织和各种性能发生变化。


1. 显微组织的变化


经塑性变形后，金属材料的显微组织发生明显的改变。除了每个晶粒内部出现大量的滑移带或孪晶带外，随着变形度的增加，原来的等轴晶粒将逐渐沿其变形方向伸长，如图5.36所示。当变形量很大时，晶粒变得模糊不清晶粒已难以分辨而呈现出一片如纤维状的条纹，这称为纤维组织。纤维的分布方向即是材料流变伸展的方向。注意：冷变形金属的组织与所观察的试样截面位置有关，如果沿垂直变形方向截取试样，则截面的显微组织不能真实反映晶粒的变形情况。



图5.36　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


2. 亚结构的变化


前已指出，晶体的塑性变形是借助位错在应力作用下运动和不断增殖的。随着变形度的增大，晶体中的位错密度迅速提高，经严重冷变形后，位错密度可从原先退火态的106
 ~107
 cm-2
 增至1011
 ~1012
 cm-2
 。

变形晶体中的位错组态及其分布等亚结构的变化，主要可借助透射电子显微分析来了解。经一定量的塑性变形后，晶体中的位错线通过运动与交互作用，开始呈现纷乱的不均匀分布，并形成位错缠结（见图5.36（b））。进一步增加变形度时，大量位错发生聚集，并由缠结的位错组成胞状亚结构（见图5.36（d）），其中，高密度的缠结位错主要集中于胞的周围，构成了胞壁，而胞内的位错密度甚低。此时，变形晶粒是由许多这种胞状亚结构组成，各胞之间存在微小的位向差。随着变形度的增大，变形胞的数量增多、尺寸减小。如果经强烈冷轧或冷拉等变形，则伴随纤维组织的出现，其亚结构也将由大量细长状变形胞组成（见图5.36（f））。

研究指出，胞状亚结构的形成不仅与变形程度有关，而且还取决于材料类型。对于层错能较高的金属和合金（如铝、铁等），其扩展位错区较窄，可通过束集而发生交滑移，故在变形过程中经位错的增殖和交互作用，容易出现明显的胞状结构（见图5.37）；而层错能较低的金属材料（如不锈钢、α黄铜），其扩展位错区较宽，使交滑移很困难，因此在这类材料中易观察到位错塞积群的存在。由于位错的移动性差，形变后大量的位错杂乱地排列于晶体中，构成较为均匀分布的复杂网络（见图5.38），故这类材料即使在大量变形时，出现胞状亚结构的倾向性较小。


	
	



	图5.37　纯铁室温形变的胞状结构，20%应变
	图5.38　经冷轧变形2%后，不锈钢中位错的复杂网络（透射电镜像）





3. 性能的变化


材料在塑性变形过程中，随着内部组织与结构的变化，其力学、物理和化学性能均发生明显的改变。


a.
 加工硬化
 　图5.39是铜材经不同程度冷轧后的强度和塑性变化情况，表5.6是冷拉对低碳钢（C的质量分数为0.16%）力学性能的影响。从上述两例可清楚地看到，金属材料经冷加工变形后，强度（硬度）显著提高，而塑性则很快下降，即产生了加工硬化现象。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途径。特别是对那些不能通过热处理强化的材料如纯金属，以及某些合金，如奥氏体不锈钢等，主要是借冷加工实现强化的。


图5.39　冷轧对铜材拉伸性能的影响




表5.6　冷拉对低碳钢（C的质量分数为0.16%）力学性能的影响




图5.40　单晶体的切应力-切应变曲线显示塑性变形的三个阶段



图5.40是金属单晶体的典型应力-应变曲线（也称加工硬化曲线），其塑性变形部分由三个阶段组成：

Ⅰ阶段——易滑移阶段。当τ达到晶体的τc
 后，应力增加不多，便能产生相当大的变形。此段接近于直线，其斜率即加工硬化率低，一般θⅠ
 为~10-4
 G数量级（G为材料的切变模量）。

Ⅱ阶段——线性硬化阶段。随着应变量增加，应力线性增长，此段也呈直线，且斜率较大，加工硬化十分显著，θⅡ
 ≈G/300，近乎常数。

Ⅲ阶段——抛物线型硬化阶段。随应变增加，应力上升缓慢，呈抛物线型，θⅢ
 逐渐下降。


图5.41　典型的面心立方、体心立方和密排六方金属单晶体的应力-应变曲线



各种晶体的实际曲线因其晶体结构类型、晶体位向、杂质含量，以及试验温度等因素的不同而有所变化，但总的来说，其基本特征相同，只是各阶段的长短通过位错的运动、增殖和交互作用而受影响，甚至某一阶段可能就不再出现。图5.41为三种典型晶体结构金属单晶体的硬化曲线，其中面心立方和体心立方晶体显示出典型的三阶段加工硬化情况，只是当含有微量杂质原子的体心立方晶体，则因杂质原子与位错交互作用，将产生前面所述的屈服现象并使曲线有所变化，至于密排六方金属单晶体的第Ⅰ阶段通常很长，远远超过其他结构的晶体，以至于第Ⅱ阶段还未充分发展时试样就已经断裂了。

多晶体的塑性变形由于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，因此多晶体的应力-应变曲线不会出现单晶曲线的第Ⅰ阶段，而且其硬化曲线通常更陡，细晶粒多晶体在变形开始阶段尤为明显（见图5.42）。


图5.42　单晶与多晶的应力-应变曲线的比较（室温）



（a）Al　（b）Cu

有关加工硬化的机制曾提出不同的理论，然而，最终导出的强化效果的表达式基本相同，即流变应力是位错密度的平方根的线性函数：



式中，τ为加工硬化后所需要的切应力；τ0
 为无加工硬化时所需要的切应力；α为与材料有关的常数，通常取0.3~0.5，G为切变模量；b为位错的伯氏矢量；ρ为位错密度。

上式已被许多实验证实。因此，塑性变形过程中位错密度的增加及其所产生的钉扎作用是导致加工硬化的决定性因素。


b.
 其他性能的变化
 　经塑性变形后的金属材料，由于点阵畸变、空位和位错等结构缺陷的增加，使其物理性能和化学性能也发生一定的变化。如塑性变形，通常可使金属的电阻率增高，增加的程度与形变量成正比，但增加的速率因材料而异，差别很大。例如，冷拔形变率为82%的纯铜丝电阻率升高2%，同样形变率的H70黄铜丝电阻率升高20%，而冷拔形变率99%的钨丝电阻率升高为50%。另外，塑性变形后，金属的电阻温度系数下降，磁导率下降，热导率也有所降低，铁磁材料的磁滞损耗及矫顽力增大。

由于塑性变形使得金属中的结构缺陷增多，自由焓升高，因而导致金属中的扩散过程加速，金属的化学活性增大，腐蚀速度也加快。


4. 形变织构


在塑性变形中，随着形变程度的增加，各个晶粒的滑移面和滑移方向都要向主形变方向转动，逐渐使多晶体中原来取向互不相同的各个晶粒在空间取向上呈现一定程度的规律性，这一现象称为择优取向，这种组织状态则称为形变织构。

形变织构由于加工变形方式的不同，可分为两种类型：拔丝时形成的织构称为丝织构，其主要特征为各晶粒的某一晶向大致与拔丝方向相平行；轧板时形成的织构称为板织构，其主要特征为各晶粒的某一晶面和晶向分别趋于同轧面与轧向相平行。几种常见金属的丝织构与板织构如表5.7所列。


表5.7　常见金属的丝织构与板织构



实际上，多晶体材料无论经过多么剧烈的塑性变形，也不可能使所有晶粒都完全转到织构的取向上去，其集中程度决定于加工变形的方法、变形量、变形温度，以及材料本身情况（金属类型、杂质、材料内原始取向等）等因素。在实用中，经常用变形金属的极射赤面投影图来描述它的织构及各晶粒向织构取向的集中程度。

由于织构造成了各向异性，故它的存在对材料的加工成型性和使用性能都有很大的影响，尤其因为织构不仅出现在冷加工变形的材料中，即使进行了退火处理也仍然存在，故在工业生产中应予以高度重视。一般来说，不希望金属板材存在织构，特别是用于深冲压成型的板材，织构会造成其沿各方向变形的不均匀性，使工件的边缘出现高低不平，产生了所谓“制耳”。但在某些情况下，又有利用织构提高板材性能的例子，如变压器用硅钢片，由于α-Fe〈100〉方向最易磁化，故生产中通过适当控制轧制工艺，可获得具有（110）［001］织构和磁化性能优异的硅钢片。


5. 残余应力


塑性变形中外力所作的功除大部分转化成热之外，还有一小部分以畸变能的形式储存在形变材料内部。这部分能量叫做储存能，其大小因形变量、形变方式、形变温度，以及材料本身性质而异，约占总形变功的百分之几。储存能的具体表现方式为：宏观残余应力、微观残余应力及点阵畸变。残余应力是一种内应力，它在工件中处于自相平衡状态，其产生是由于工件内部各区域变形不均匀性，以及相互间的牵制作用所致。按照残余应力平衡范围的不同，通常可将其分为三种：

（1）第一类内应力，又称宏观残余应力。它是由工件不同部分的宏观变形不均匀性引起的，故其应力平衡范围包括整个工件。例如，将金属棒施以弯曲载荷（见图5.43），则上边受拉而伸长，下边受到压缩；变形超过弹性极限产生了塑性变形时，则外力去除后被伸长的一边就存在压应力，短边为张应力；又如，金属线材经拔丝加工后（见图5.44），由于拔丝模壁的阻力作用，线材的外表面变形较心部小，故表面受拉应力，而心部受压应力。这类残余应力所对应的畸变能不大，仅占总储存能的0.1%左右。


	
	



	图5.43　金属棒弯曲变形后的残余应力
	图5.44　金属拉丝后的残余应力




（2）第二类内应力，又称微观残余应力。它是由晶粒或亚晶粒之间的变形不均匀性产生的。其作用范围与晶粒尺寸相当，即在晶粒或亚晶粒之间保持平衡。这种内应力有时可达到很大的数值，甚至可能造成显微裂纹并导致工件破坏。

（3）第三类内应力，又称点阵畸变。其作用范围是几十至几百纳米，它是由于工件在塑性变形中形成的大量点阵缺陷（如空位、间隙原子、位错等）引起的。变形金属中储存能的绝大部分（80%~90%）用于形成点阵畸变。这部分能量提高了变形晶体的能量，使之处于热力学不稳定状态，故它有一种使变形金属重新恢复到自由焓最低的稳定结构状态的自发趋势，并导致塑性变形金属在加热时的回复及再结晶过程。

金属材料经塑性变形后的残余应力是不可避免的，它将对工件的变形、开裂和应力腐蚀产生影响和危害，故必须及时采取消除措施（如去应力退火处理）。但是，在某些特定条件下，残余应力的存在也是有利的。例如，承受交变载荷的零件，若用表面滚压和喷丸处理，使零件表面产生压应力的应变层，借以达到强化表面的目的，可使其疲劳寿命成倍提高。

5.3　回复和再结晶

如上一节所述，金属和合金经塑性变形后，不仅内部组织结构与各项性能均发生相应的变化，而且由于空位、位错等结构缺陷密度的增加，以及畸变能的升高，将使其处于热力学不稳定的高自由能状态。因此，经塑性变形的材料具有自发恢复到变形前低自由能状态的趋势。当冷变形金属加热时会发生回复、再结晶和晶粒长大等过程。了解这些过程的发生和发展规律，对于改善和控制金属材料的组织和性能具有重要的意义。

5.3.1　冷变形金属在加热时的组织与性能变化

冷变形后材料经重新加热进行退火之后，其组织和性能会发生变化。观察在不同加热温度下变化的特点，可将退火过程分为回复、再结晶和晶粒长大三个阶段。回复是指新的无畸变晶粒出现之前所产生的亚结构和性能变化的阶段；再结晶是指出现无畸变的等轴新晶粒逐步取代变形晶粒的过程；晶粒长大是指再结晶结束之后晶粒的继续长大。

图5.45为冷变形金属在退火过程中显微组织的变化。由图可见，在回复阶段，由于不发生大角度晶界的迁移，所以晶粒的形状和大小与变形态的相同，仍保持着纤维状或扁平状，从光学显微组织上几乎看不出变化。在再结晶阶段，首先是在畸变度大的区域产生新的无畸变晶粒的核心，然后逐渐消耗周围的变形基体而长大，直到形变组织完全改组为新的、无畸变的细等轴晶粒为止。最后，在晶界表面能的驱动下，新晶粒互相吞食而长大，从而得到一个在该条件下较为稳定的尺寸，这称为晶粒长大阶段。


图5.45　冷变形金属退火时晶粒形状和大小的变化




图5.46　冷变形金属退火时某些性能和能量的变化



图5.46展示了冷变形金属在退火过程中性能和能量的变化。

（1）强度与硬度：回复阶段的硬度变化很小，约占总变化的1/5，而再结晶阶段则下降较大。可以推断，强度具有与硬度相似的变化规律。上述情况主要与金属中的位错机制有关，即回复阶段时，变形金属仍保持很高的位错密度，而发生再结晶后，则由于位错密度显著降低，故强度与硬度明显下降。

（2）电阻：变形金属的电阻在回复阶段已表现明显的下降趋势。因为电阻率与晶体点阵中的点缺陷（如空位、间隙原子等）密切相关，所以点缺陷所引起的点阵畸变会使传导电子产生散射，提高电阻率。它的散射作用比位错所引起的更为强烈。因此，在回复阶段电阻率的明显下降就标志着在此阶段点缺陷浓度有明显的减小。

（3）内应力：在回复阶段，大部或全部的宏观内应力可以消除，而微观内应力则只有通过再结晶方可全部消除。

（4）亚晶粒尺寸：在回复的前期，亚晶粒尺寸变化不大，但在后期，尤其在接近再结晶时，亚晶粒尺寸就显著增大。

（5）密度：变形金属的密度在再结晶阶段发生急剧增高，显然，除与前期点缺陷数目减少有关外，主要是因再结晶阶段中位错密度显著降低所致。

（6）储能释放：当冷变形金属加热到足以引起应力松弛的温度时，储能就被释放出来。在回复阶段，各材料释放的储存能量均较小，再结晶晶粒出现的温度对应于储能释放曲线的高峰处。

5.3.2　回复


1. 回复动力学


回复是冷变形金属在退火时发生组织性能变化的早期阶段，在此阶段内物理或力学性能（如强度和电阻率等）的回复程度是随温度和时间而变化的。图5.47为同一变形程度的多晶体铁在不同温度退火时，屈服强度的回复动力学曲线。图中横坐标为时间，纵坐标为剩余应变硬化分数（1-R），R为屈服强度回复率=（σm
 -σr
 ）/（σm
 -σo
 ），其中σm
 ，σr
 和σo
 分别代表变形后、回复后和完全退火后的屈服强度。显然，（1-R）越小，即R越大，则表示回复程度越大。



图5.47　同一变形程度的多晶体铁在不同温度退火时，屈服强度的回复动力学曲线

回复动力学曲线表明，回复是一个弛豫过程。其特点为：① 没有孕育期；② 在一定温度下，初期的回复速率很大，随后即逐渐变慢，直到趋近于零；③ 每一温度的回复程度有一极限值，退火温度越高，这个极限值也越高，而达到此一极限值所需的时间则越短；④ 预变形量越大，起始的回复速率也越快，晶粒尺寸减小也有利于回复过程的加快。

这种回复特征通常可用一级反应方程来表达：



式中，t为恒温下的加热时间；x为冷变形导致的性能增量经加热后的残留分数；c为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的特点，可由著名的阿累尼乌斯（Arrhenius）方程来描述：

c=co
 e-Q/（RT）
 ，　　　　（5.18）

式中，Q为激活能；R为气体常数；T为热力学温度；co
 为比例常数。

将上式代入一级反应方程中并积分，以x0
 表示开始时性能增量的残留分数，则得

，

。

在不同温度下，如以回复到相同程度作比较，此时上式的左边为一常数，两边取对数，可得



式中，A为常数。作lnt-1/T图，如为直线，则由直线斜率可求得回复过程的激活能。

实验研究表明：冷变形铁在回复时，其激活能因回复程度不同而有不同的激活能值。如在短时间回复时求得的激活能与空位迁移能相近，而在长时间回复时求得的激活能则与自扩散激活能相近。这说明对于冷变形铁的回复，不能用一种单一的回复机制来描述。


2. 回复机制


回复阶段的加热温度不同，冷变形金属的回复机制各异。


a.
 低温回复
 　低温时，回复主要与点缺陷的迁移有关。冷变形时产生了大量点缺陷——空位和间隙原子，而从3.1中得知，点缺陷运动所需的热激活较低，因而可在较低温度时就可进行。它们可迁移至晶界（或金属表面），并通过空位与位错的交互作用、空位与间隙原子的重新结合，以及空位聚合起来形成空位对、空位群和空位片——崩塌成位错环而消失，从而使点缺陷密度明显下降。故对点缺陷很敏感的电阻率此时也明显下降。


b.
 中温回复
 　加热温度稍高时，会发生位错运动和重新分布。回复的机制主要与位错的滑移有关：同一滑移面上异号位错可以相互吸引而抵消；位错偶极子的两条位错线相消等。


c.
 高温回复
 　高温（~0.3Tm
 ）时，刃型位错可获得足够的能量产生攀移。攀移产生了两个重要的后果：① 使滑移面上不规则的位错重新分布，刃型位错垂直排列成墙，这种分布可显著降低位错的弹性畸变能，因此，可看到对应于此温度范围，有较大的应变能释放。② 沿垂直于滑移面方向排列并具有一定取向差的位错墙（小角度亚晶界），以及由此所产生的亚晶，即多边化结构。

显然，高温回复多边化过程的驱动力主要来自应变能的下降。多边化过程产生的条件：① 塑性变形使晶体点阵发生弯曲；② 在滑移面上有塞积的同号刃型位错；③ 须加热到较高的温度，使刃型位错能够产生攀移运动。多边化后刃型位错的排列情况如图5.48所示，故形成了亚晶界。一般认为，在产生单滑移的单晶体中多边化过程最为典型；而在多晶体中，由于容易发生多系滑移，不同滑移系上的位错往往缠结在一起，会形成胞状组织，故多晶体的高温回复机制比单晶体更为复杂，但从本质上看也包含位错的滑移和攀移。通过攀移使同一滑移面上异号位错相抵消，位错密度下降，位错重排成较稳定的组态，构成亚晶界，形成回复后的亚晶结构。

；图5.48　位错在多边化过程中重新分布



（a）多边化前刃型位错散乱分布　（b）多边化后刃型位错排列成位错壁

从上述回复机制可以理解，回复过程中电阻率的明显下降，主要是由于过量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内弹性应变的基本消除；硬度及强度下降不多则是由于位错密度下降不多，亚晶还较细小之故。

据此，回复退火主要是用作去应力退火，使冷加工的金属在基本上保持加工硬化状态的条件下降低其内应力，以避免变形并改善工件的耐蚀性。

5.3.3　再结晶

将冷变形后的金属加热到一定温度之后，在原变形组织中重新产生了无畸变的新晶粒，而性能也发生了明显的变化并恢复到变形前的状况，这个过程称之为再结晶。因此，与前述回复的变化不同，再结晶是一个显微组织重新改组的过程。

再结晶的驱动力是变形金属经回复后未被释放的储存能（相当于变形总储能的90%）。通过再结晶退火可以消除冷加工的影响，故在实际生产中起着重要作用。


1. 再结晶过程


再结晶是一种形核和长大过程，即通过在变形组织的基体上产生新的无畸变再结晶晶核，并通过逐渐长大形成等轴晶粒，从而取代全部变形组织的过程。不过，再结晶的晶核不是新相，其晶体结构并未改变，这是与其他固态相变不同的地方。


a.
 形核
 　再结晶时，晶核是如何产生的？透射电镜观察表明，再结晶晶核是现存于局部高能量区域内的，以多边化形成的亚晶为基础形核。由此提出了几种不同的再结晶形核机制：

（1）晶界弓出形核。对于变形程度较小（一般小于20%）的金属，其再结晶核心多以晶界弓出方式形成，即应变诱导晶界移动，或称为凸出形核机制。

当变形度较小时，各晶粒之间将由于变形不均匀性而引起位错密度的不同。如图5.49所示，A，B两相邻晶粒中，若B晶粒因变形度较大而具有较高的位错密度时，则经多边化后，其中所形成的亚晶尺寸也相对较为细小。于是，为了降低系统的自由能，在一定温度条件下，晶界处A晶粒的某些亚晶将开始通过晶界弓出迁移而凸入B晶粒中，以吞食B晶粒中亚晶的方式，开始形成无畸变的再结晶晶核。


图5.49　具有亚晶粒组织晶粒间的凸出形核示意图



再结晶时，晶界弓出形核的能量条件可根据图5.50所示的模型推导。设弓出的晶界由位置Ⅰ移到位置Ⅱ时扫过的体积为dV，其面积为dA，由此而引起的单位体积总的自由能变化为ΔG，令晶界的表面能为γ，而冷变形晶粒中单位体积的储存能为Es
 。假定晶界扫过地方的储存能全部释放，则弓出的晶界由位置Ⅰ移到位置Ⅱ时的自由能变化




图5.50　晶界弓出形核模型



对一个任意曲面，可以定义两个主曲率半径r1
 与r2
 ，当这个曲面移动时，有



如果该曲面为一球面，则r1
 =r2
 =r，而



故，当弓出的晶界为一球面时，其自由能变化



显然，若晶界弓出段两端a，b固定，且γ值恒定，则开始阶段随ab弓出而弯曲，r逐渐减小，ΔG值增大，当r达到最小值时，ΔG将达到最大值。此后，若继续弓出，由于r的增大而使ΔG减小，于是，晶界将自发地向前推移。因此，一段长为2L的晶界，其弓出形核的能量条件为ΔG＜0，即



这样，再结晶的形核将在现成晶界上两点间距离为2L，而弓出距离大于L的凸起处进行。使弓出距离达到L所需的时间即为再结晶的孕育期。

（2）亚晶形核。此机制一般是在大的变形度下发生。前面已述及，当变形度较大时，晶体中位错不断增殖，由位错缠结组成的胞状结构，将在加热过程中发生胞壁平直化，并形成亚晶。借助亚晶作为再结晶的核心，其形核机制又可分为以下两种：

① 亚晶合并机制。在回复阶段形成的亚晶，其相邻亚晶边界上的位错网络通过解离、拆散，以及位错的攀移与滑移，逐渐转移到周围其他亚晶界上，从而导致相邻亚晶边界的消失和亚晶的合并。合并后的亚晶，由于尺寸增大，以及亚晶界上位错密度的增加，使相邻亚晶的位向差相应增大，并逐渐转化为大角度晶界，它比小角度晶界具有大得多的迁移率，故可以迅速移动，清除其移动路程中存在的位错，使在它后面留下无畸变的晶体，从而构成再结晶核心。在变形程度较大且具有高层错能的金属中，多以这种亚晶合并机制形核。

② 亚晶迁移机制。由于位错密度较高的亚晶界，其两侧亚晶的位向差较大，故在加热过程中容易发生迁移并逐渐变为大角度晶界，于是就可将它作为再结晶核心而长大。此机制常出现在变形度很大的低层错能金属中。

上述两机制都是依靠亚晶粒的粗化来发展为再结晶核心的。亚晶粒本身是在剧烈应变的基体通过多边化形成的，几乎无位错的低能量地区，它通过消耗周围的高能量区长大成为再结晶的有效核心，因此，随着形变度的增大，会产生更多的亚晶而有利于再结晶形核。这就可解释：再结晶后的晶粒为什么会随着变形度的增大而变细的问题。

图5.51为三种再结晶形核方式的示意图。


图5.51　三种再结晶形核方式的示意图



（a）亚晶粒合并形核　（b）亚晶粒长大形核　（c）凸出形核


b.
 长大
 　再结晶晶核形成之后，它就借界面的移动而向周围畸变区域长大。界面迁移的推动力是无畸变的新晶粒本身与周围畸变的母体（即旧晶粒）之间的应变能差，晶界总是背离其曲率中心，向着畸变区域推进，直到全部形成无畸变的等轴晶粒为止，再结晶即告完成。


2. 再结晶动力学


再结晶动力学决定于形核率和长大速率G的大小。若以纵坐标表示已发生再结晶的体积分数，横坐标表示时间，则由试验得到的恒温动力学曲线具有图5.52所示的典型“S”曲线特征。该图表明，再结晶过程有一孕育期，且再结晶开始时的速度很慢，随之逐渐加快，至再结晶的体积分数约为50%时速度达到最大，最后又逐渐变慢，这与回复动力学有明显的区别。


图5.52　经98%冷轧的纯铜（质量分数wCu
 为99.999%）在不同温度下的等温再结晶曲线



Johnson和Mehl在假定均匀形核、晶核为球形，和G不随时间而改变的情况下，推导出在恒温下经过t时间后，已经再结晶的体积分数φR
 ，可用下式表示：



这就是约翰逊-梅厄方程，它适用于符合上述假定条件的任何相变（一些固态相变倾向于在晶界形核生长，不符合均匀形核条件，此方程就不能直接应用）。用它对Al的计算结果与实验符合。

但是，由于恒温再结晶时的形核率是随时间的增加而呈指数关系衰减的，故通常采用阿弗拉密（Avrami）方程进行描述，即

φR
 =1-exp（-BtK
 ）

或



式中，B和K均为常数，可通过实验确定：作图，直线的斜率即为K值，直线的截距为lgB。

等温温度对再结晶速率v的影响可用阿累尼乌斯公式表示之，即v=Ae-Q/（RT）
 ，而再结晶速率和产生某一体积分数φR
 所需的时间t成反比，即，故此，



式中，A′为常数；Q为再结晶的激活能；R为气体常数；T为热力学温度。对上式两边取对数，则得



应用常用对数（2.3lgx=lnx），可得图，直线的斜率为2.3R/Q。作图时常以φR
 为50%时作为比较标准（见图5.53）。照此方法求出的再结晶激活能是一定值，它与回复动力学中求出的激活能因回复程度而改变是有区别的。



图5.53　经98%冷轧的纯铜（质量分数wCu
 为99.999%）在不同温度下等温再结晶时的图

和等温回复的情况相似，在两个不同的恒定温度产生同样程度的再结晶时，可得



这样，若已知某晶体的再结晶激活能及此晶体在某恒定温度完成再结晶所需的等温退火时间，就可计算出它在另一温度等温退火时完成再结晶所需的时间。例如，H70黄铜的再结晶激活能为251kJ/mol，它在400℃的恒温下完成再结晶需要1h，若在390℃的恒温下完成再结晶就需要1.97h。


3. 再结晶温度及其影响因素


由于再结晶可以在一定温度范围内进行，为了便于讨论和比较不同材料再结晶的难易，以及各种因素的影响，须对再结晶温度进行定义。

冷变形金属开始进行再结晶的最低温度称为再结晶温度，它可用金相法或硬度法测定，即以显微镜中出现第一颗新晶粒时的温度或以硬度下降50%所对应的温度，定为再结晶温度。在工业生产中，则通常以经过大变形量（~70%以上）的冷变形金属，经1h退火能完成再结晶（φR
 ≥95%）所对应的温度，定为再结晶温度。

再结晶温度并不是一个物理常数，它不仅随材料而改变，同一材料其冷变形程度、原始晶粒度等因素也影响着再结晶温度。


a.
 变形程度的影响
 　随着冷变形程度的增加，储能也增多，再结晶的驱动力就越大，因此再结晶温度越低（见图5.54），同时等温退火时的再结晶速度也越快。但当变形量增大到一定程度后，再结晶温度就基本上稳定不变了。对工业纯金属，经强烈冷变形后的最低再结晶温度TR
 （K）约等于其熔点Tm
 （K）的0.35~0.4。表5.8列出了一些金属的再结晶温度。


图5.54　铁和铝的开始再结晶温度与预先冷变形程度的关系



1—电解铁　2—铝（质量分数wAl
 为99%）


表5.8　一些金属的再结晶温度（TR
 ）（工业纯，经强烈冷变形，在1h退火后完全再结晶）



注意，在给定温度下发生再结晶需要一个最小变形量（临界变形度）。低于此变形度，不发生再结晶。


b.
 原始晶粒尺寸
 　在其他条件相同的情况下，金属的原始晶粒越细小，则变形的抗力越大，冷变形后储存的能量较高，再结晶温度则较低。此外，晶界往往是再结晶形核的有利地区，故细晶粒金属的再结晶形核率和长大速率均增加，所形成的新晶粒更细小，再结晶温度也将降低。


c.
 微量溶质原子
 　微量溶质原子的存在对金属的再结晶有很大的影响。表5.9列出了一些微量溶质原子对冷变形纯铜的再结晶温度的影响。微量溶质原子的存在能显著提高再结晶温度的原因，可能是溶质原子与位错及晶界间存在着交互作用，使溶质原子倾向于在位错及晶界处偏聚，对位错的滑移与攀移和晶界的迁移起着阻碍作用，从而不利于再结晶的形核和核的长大，阻碍了再结晶过程。


表5.9　微量溶质元素对光谱纯铜（质量分数wCu
 为99.999%）50%再结晶温度的影响




d.
 第二相粒子
 　第二相粒子的存在既可能促进基体金属的再结晶，也可能阻碍再结晶，这主要取决于基体上分散相粒子的大小及其分布。当第二相粒子尺寸较大，间距较宽（一般大于1μm）时，再结晶核心能在其表面产生。在钢中常可见到再结晶核心在夹杂物MnO或第二相粒状Fe3
 C表面上产生；当第二相粒子尺寸很小且又较密集时，则会阻碍再结晶的进行，在钢中常加入Nb，V或Al形成NbC，V4
 C3
 ，AlN等尺寸很小的化合物（＜100nm），它们会抑制形核。


e.
 再结晶退火工艺参数
 　加热速度、加热温度与保温时间等退火工艺参数，对变形金属的再结晶有着不同程度的影响。


图5.55　退火时间与再结晶温度的关系



若加热速度过于缓慢时，变形金属在加热过程中有足够的时间进行回复，使点阵畸变度降低，储能减小，从而使再结晶的驱动力减小，再结晶温度上升。但是，极快速度的加热也会因在各温度下停留时间过短而来不及形核与长大，致使再结晶温度升高。

当变形程度和退火保温时间一定时，退火温度越高，再结晶速度越快，产生一定体积分数的再结晶所需要的时间也越短，再结晶后的晶粒越粗大。


��退火时间与再结晶温度的关系



至于在一定范围内延长保温时间会降低再结晶温度的情况，如图5.55所示。


4. 再结晶后的晶粒大小


再结晶完成以后，位错密度较小的新的无畸变晶粒取代了位错密度很高的冷变形晶粒。由于晶粒大小对材料性能将产生重要影响，因此，调整再结晶退火参数，控制再结晶的晶粒尺寸，在生产中具有一定的实际意义。

利用约翰逊-梅厄方程，可以证明再结晶后晶粒尺寸d与和长大速率之间存在着下列关系：



由此可见，凡是影响的因素，均影响再结晶的晶粒大小。


a.
 变形度的影响
 　冷变形程度对再结晶后晶粒大小的影响如图5.56所示。当变形程度很小时，晶粒尺寸即为原始晶粒的尺寸，这是因为变形量过小，造成的储存能不足以驱动再结晶，所以晶粒大小没有变化。当变形程度增大到一定数值后，此时的畸变能已足以引起再结晶，但由于变形程度不大，比值很小，因此得到特别粗大的晶粒。通常，把对应于再结晶后得到特别粗大晶粒的变形程度称为“临界变形度”，一般金属的临界变形度约为2%~10%。在生产实践中，要求细晶粒的金属材料应当避开这个变形量，以免恶化工件的性能。


图5.56　变形量与再结晶晶粒尺寸的关系



当变形量大于临界变形量之后，驱动形核与长大的储存能不断增大，而且形核率增大较快，使变大，因此，再结晶后晶粒细化，且变形度越大，晶粒越细化。


b.
 退火温度的影响
 　退火温度对刚完成再结晶时晶粒尺寸的影响比较弱，这是因为它对/比值影响微弱。但提高退火温度可使再结晶的速度显著加快，临界变形度数值变小（见图5.57）。若再结晶过程已完成，随后还有一个晶粒长大阶段很明显，则温度越高晶粒越粗。



图5.57　低碳钢（质量分数wC
 为0.06%）变形度及退火温度对再结晶后晶粒大小的影响

如果将变形程度、退火温度及再结晶后晶粒大小的关系表示在一个立体图上，就构成了所谓“再结晶全图”（见图5.63），它对于控制冷变形后退火的金属材料的晶粒大小有很好的参考价值。

此外，原始晶粒大小、杂质含量，以及形变温度等均对再结晶后的晶粒大小有影响，在此不一一叙述。

5.3.4　晶粒长大

再结晶结束后，材料通常得到细小等轴晶粒，若继续提高加热温度或延长加热时间，则将引起晶粒进一步长大。

对晶粒长大而言，晶界移动的驱动力通常来自总的界面能的降低。晶粒长大按其特点可分为两类：正常晶粒长大与异常晶粒长大（二次再结晶），前者表现为大多数晶粒几乎同时逐渐均匀长大；而后者则为少数晶粒突发性的不均匀长大。


1. 晶粒的正常长大及其影响因素


再结晶完成后，晶粒长大是一自发过程。从整个系统而言，晶粒长大的驱动力是降低其总界面能。若就个别晶粒长大的微观过程来说，晶粒界面的不同曲率是造成晶界迁移的直接原因。实际上晶粒长大时，晶界总是向着曲率中心的方向移动，并不断平直化。因此，晶粒长大过程就是“大吞并小”和凹面变平的过程。在二维坐标中，晶界平直且夹角为120°的六边形是二维晶粒的最终稳定形状。

正常晶粒长大时，晶界的平均移动速度由下式决定：



式中，为晶界的平均迁移率；为晶界的平均驱动力；为晶界的平均曲率半径；γb
 为单位面积的晶界能；为晶粒平均直径的增大速度。对于大致上均匀的晶粒组织而言，，而和γb
 对各种金属在一定温度下均可看作常数。因此上式可写成：



分离变量并积分，可得

，

式中，为恒定温度情况下的起始平均晶粒直径；为t时间时的平均晶粒直径；K′为常数。

若，则上式中项可略去不计，则近似有



式中，。这表明在恒温下发生正常晶粒长大时，平均晶粒直径随保温时间的平方根而增大。这与一些实验所表明的恒温下的晶粒长大结果是符合的，如图5.58所示。


图5.58　α黄铜在恒温下的晶粒长大曲线



但当金属中存在阻碍晶界迁移的因素（如杂质）时。t的指数项常小于1/2，所以一般可表示为。

由于晶粒长大是通过大角度晶界的迁移来进行的，因而所有影响晶界迁移的因素均对晶粒长大有影响。


a.
 温度
 　由图5.58可看出，温度越高，晶粒的长大速度也越快。这是因为晶界的平均迁移率成正比（Qm
 为晶界迁移的激活能或原子扩散通过晶界的激活能）。因此，将其代入（5.31）式，恒温下的晶粒长大速度与温度的关系存在如下关系式：



式中，K1
 为常数。将上式积分，则



或

。

若将实验所测得的数据绘于坐标中应构成直线，直线的斜率为-Qm
 /（2.3R）。

图5.59为H90黄铜的晶粒长大速度与的关系，它呈线性关系，由此求得H90黄铜的晶界移动的激活能Qm
 为73.6kJ/mol。



图5.59　α黄铜（质量分数w（Zn）为10%）的晶粒长大速度的关系


b.
 分散相粒子
 　当合金中存在第二相粒子时，由于分散颗粒对晶界的阻碍作用，从而使晶粒长大速度降低。为讨论方便，假设第二相粒子为球形，其半径为r，单位面积的晶界能为γb
 ，当第二相粒子与晶界的相对位置如图5.60（a）所示时，其晶界面积减小πr2
 ，晶界能则减小πr2
 γb
 ，从而处于晶界能最小状态，同时此时粒子与晶界是处于力学平衡的位置。当晶界右移至图5.60（b）所示的位置时，不但因为晶界面积增大而增加了晶界能，而且在晶界表面张力的作用下，与粒子相接触处晶界还会发生弯曲，以使晶界与粒子表面相垂直。若以θ表示与粒子接触处晶界表面张力的作用方向和晶界平衡位置间的夹角，则晶界右移至此位置时，晶界沿其移动方向对粒子所施的拉力

F=2πrcosθ·γb
 sinθ=πrγb
 sin2θ。　　　　（5.36）


图5.60　移动中的晶界与分散相粒子的交互作用示意图



根据牛顿第二定律，此力也等于在晶界移动的相反方向粒子对晶界移动所施的后拉力或约束力，当θ=45°时，此约束力为最大，即

Fmax
 =πrγb
 。　　　　（5.37）

实际上，由于合金基体均匀分布着许多第二相颗粒，因此，晶界迁移能力及其所决定的晶粒长大速度，不仅与分散相粒子的尺寸有关，而且单位体积中第二相粒子的数量也具有重要影响。通常，在第二相颗粒所占体积分数一定的条件下，颗粒越细，其数量越多，则晶界迁移所受到的阻力也越大，故晶粒长大速度随第二相颗粒的细化而减小。当晶界能所提供的晶界迁移驱动力正好与分散相粒子对晶界迁移所施加的阻力相等时，晶粒的正常长大即行停止。此时的晶粒平均直径称为极限的晶粒平均直径。经分析与推导，可存在下列关系式：



式中，φ为单位体积合金中分散相粒子所占的体积分数。可见，当φ一定时，粒子的尺寸越小，极限平均晶粒尺寸也越小。


c.
 晶粒间的位向差
 　实验表明，相邻晶粒间的位向差对晶界的迁移有很大影响。当晶界两侧的晶粒位向较为接近或具有孪晶位向时，晶界迁移速度很小。但若晶粒间具有大角晶界的位向差时，则由于晶界能和扩散系数相应增大，因而其晶界的迁移速度也随之加快。


d.
 杂质与微量合金元素
 　图5.61所示为微量Sn在高纯Pb中，对300℃时晶界迁移速度的影响。从中可见，当Sn在纯Pb中w（Sn）由小于1×10-6
 增加到60×10-6
 时，一般晶界的迁移速度降低约4个数量级。通常认为，由于微量杂质原子与晶界的交互作用及其在晶界区域的吸附，形成了一种阻碍晶界迁移的“气团”（如Cottrell气团对位错运动的钉扎），从而随着杂质含量的增加，显著降低了晶界的迁移速度。但是，如图中虚线所示，微量杂质原子对某些具有特殊位向差的晶界迁移速度影响较小，这可能与该类晶界结构中的点阵重合性较高，从而不利于杂质原子的吸附有关。


图5.61　300℃时，微量锡对区域提纯的高纯铅的晶界迁移速度的影响




2. 异常晶粒长大（二次再结晶）


异常晶粒长大又称不连续晶粒长大或二次再结晶，是一种特殊的晶粒长大现象。

发生异常晶粒长大的基本条件是正常晶粒长大过程被分散相微粒、织构或表面的热蚀沟等所强烈阻碍。当晶粒细小的一次再结晶组织被继续加热时，上述阻碍正常晶粒长大的因素一旦开始消除时，少数特殊晶界将迅速迁移，这些晶粒一旦长到超过它周围的晶粒时，由于大晶粒的晶界总是凹向外侧的，因而晶界总是向外迁移而扩大，结果它就越长越大，直至互相接触为止，形成二次再结晶。因此，二次再结晶的驱动力来自界面能的降低，而不是来自应变能。它不是靠重新产生新的晶核，而是以一次再结晶后的某些特殊晶粒作为基础而长大的。图5.62为纯的和含少量MnS的Fe-3Si合金（变形度为50%）于不同温度退火1h后晶粒尺寸的变化。可从图中清楚地看到二次再结晶的某些特征。



图5.62　纯的和含MnS的Fe-3Si合金（冷轧到0.35mm厚，ε=50%）在不同温度退火1h的晶粒尺寸

5.3.5　再结晶退火后的组织


1. 再结晶退火后的晶粒大小


从前面讨论得知，再结晶退火后的晶粒大小主要取决于预先变形度和退火温度。通常，变形度越大，退火后的晶粒越细小，而退火温度越高，则晶粒越粗大。若将再结晶退火后的晶粒大小与冷变形量和退火温度间的关系绘制成三维图形，即构成静态再结晶图。

图5.63为工业纯铝的再结晶图。在图中发现在临界变形度下和二次再结晶阶段有两个粗大晶粒区。因此，尽管再结晶图不可能将所有影响晶粒尺寸的因素都反映出来，但对制定冷变形金属材料的退火工艺规范，控制其晶粒尺寸，有很好的参考价值。


图5.63　工业纯铝的再结晶图




2. 再结晶织构


通常具有变形织构的金属经再结晶后的新晶粒若仍具有择优取向，称为再结晶织构。

再结晶织构与原变形织构之间可存在以下三种情况：① 与原有的织构相一致；② 原有织构消失而代之以新的织构；③ 原有织构消失不再形成新的织构。

关于再结晶织构的形成机制，有两种主要的理论：定向生长理论与定向形核理论。

定向生长理论认为：一次再结晶过程中形成了各种位向的晶核，但只有某些具有特殊位向的晶核才可能迅速向变形基体中长大，即形成了再结晶织构。当基体存在变形织构时，其中大多数晶粒取向是相近的，晶粒不易长大，而某些与变形织构呈特殊位向关系的再结晶晶核，其晶界则具有很高的迁移速度，故发生择优生长，并通过逐渐吞食其周围变形基体达到互相接触，形成与原变形织构取向不同的再结晶织构。

定向形核理论认为：当变形量较大的金属组织存在变形织构时，由于各亚晶的位向相近，而使再结晶形核具有择优取向，并经长大形成与原有织构相一致的再结晶织构。

许多研究工作表明，定向生长理论较为接近实际情况，有人还提出了定向形核加择优生长的综合理论，这更符合实际。表5.10列出了一些金属及合金的再结晶织构。


表5.10　一些金属及合金的再结晶织构



（续表）




3. 退火孪晶


某些面心立方金属和合金，如铜及铜合金，镍及镍合金和奥氏体不锈钢等，冷变形后经再结晶退火，其晶粒中会出现如图5.64所示的退火孪晶。图中的A，B，C代表三种典型的退火孪晶形态：A为晶界交角处的退火孪晶；B为贯穿晶粒的完整退火孪晶；C为一端终止于晶内的不完整退火孪晶。孪晶带两侧互相平行的孪晶界属于共格的孪晶界，由（111）组成；孪晶带在晶粒内终止处的孪晶界，以及共格孪晶界的台阶处均属于非共格的孪晶界。


图5.64　退火孪晶



（a）示意图　（b）纯铜的退火孪晶

在面心立方晶体中形成退火孪晶需在{111}面的堆垛次序中发生层错，即由正常堆垛顺序ABCABC…改变为…如图5.65所示，其中两面为共格孪晶界面，其间的晶体则构成一退火孪晶带。


图5.65　面心立方结构金属形成退火孪晶时（111）面的堆垛次序



关于退火孪晶的形成机制，一般认为退火孪晶是在晶粒生长过程中形成的。如图5.66所示，当晶粒通过晶界移动而生长时，原子层在晶界角处（111）面上的堆垛顺序偶然错堆，就会出现一共格的孪晶界，并随之而在晶界角处形成退火孪晶，这种退火孪晶通过大角度晶界的移动而长大。在长大过程中，如果原子在（111）表面再次发生错堆而恢复原来的堆垛顺序，则又形成第二个共格孪晶界，构成了孪晶带。同样，形成退火孪晶必须满足能量条件，层错能低的晶体容易形成退火孪晶。


图5.66　晶粒生长时晶界角处退火孪晶的形成及其长大



5.4　热变形与动态回复、再结晶

工程上常将再结晶温度以上的加工称为“热加工”，而把再结晶温度以下而又不加热的加工称为“冷加工”。至于“温加工”则介于两者之间，其变形温度低于再结晶温度，却高于室温。例如，Sn的再结晶温度为-3℃，故在室温时对Sn进行加工系热加工，而W的最低再结晶温度为1200℃，在1000℃以下拉制钨丝则属于温加工。因此，再结晶温度是区分冷、热加工的分界线。

热加工时，由于变形温度高于再结晶温度，故在变形的同时伴随着回复、再结晶过程。为了与上节讨论的回复、再结晶加以区分，这里称之为动态回复和动态再结晶过程。因此，在热加工过程中，因形变而产生的加工硬化过程与动态回复、再结晶所引起的软化过程是同时存在的，热加工后金属的组织和性能就取决于它们之间相互抵消的程度。

5.4.1　动态回复与动态再结晶

热加工时的回复和再结晶过程比较复杂，按其特征可分为以下五种形式：

它们是在热变形时，即在外力和温度共同作用下发生的；

（3）亚动态再结晶——在热加工完毕去除外力后，已在动态再结晶时形成的再结晶核心及正在迁移的再结晶晶粒界面，不必再经过任何孕育期继续长大和迁移；

它们是热加工完毕或中断后的冷却过程中，即在无外力作用下发生的。

其中，静态回复和静态再结晶的变化规律与上一节讨论一致，唯一不同之处是，它们利用热加工的余热来进行，而不需要重新加热，故在这里不再进行赘述，下面仅对动态回复和动态再结晶进行论述。


1. 动态回复


通常高层错能金属（如Al，α-Fe，Zr、Mo和W等）的扩展位错很窄，螺型位错的交滑移和刃型位错的攀移均较易进行，这样就容易从结点和位错网中解脱出来而与异号位错相互抵消，因此，亚组织中的位错密度较低，剩余的储能不足以引起动态再结晶，动态回复是这类金属热加工过程中起主导作用的软化机制。


图5.67　发生动态回复时真应力-真应变曲线的特征




a.
 动态回复时应力-应变曲线
 　图5.67为发生动态回复时真应力-真应变曲线。动态回复可以分为三个不同的阶段：

Ⅰ——微应变阶段，应力增大很快，并开始出现加工硬化，总应变＜1%。

Ⅱ——均匀应变阶段，斜率逐渐下降，材料开始均匀塑性变形，同时出现动态回复，“加工硬化”部分被动态回复所引起的“软化”所抵消。

Ⅲ——稳态流变阶段，加工硬化与动态回复作用接近平衡，加工硬化率趋于零，出现应力不随应变而增高的稳定状态。稳态流变的应力受温度和应变速率影响很大。


b.
 动态回复机制
 　随着应变量的增加，位错通过增殖，其密度不断增加，开始形成位错缠结和胞状亚结构。但由于热变形温度较高，从而为回复过程提供了热激活条件。通过刃型位错的攀移、螺型位错的交滑移、位错结点的脱钉，以及随后在新滑移面上异号位错相遇而发生抵消等过程，从而使位错密度不断减小。而位错的增殖速率和消亡速率达到平衡时，因而不发生硬化，应力-应变曲线转为水平时的稳态流变阶段。


c.
 动态回复时的组织结构
 　在动态回复所引起的稳态流变过程中，随着持续应变，虽然晶粒沿变形方向伸长呈纤维状，但晶粒内部却保持等轴亚晶无应变的结构，如图5.68所示。


图5.68　铝在400℃挤压所形成的动态回复亚晶



（a）光学显微组织（偏振光430×）　（b）透射电子显微组织

动态回复所形成的亚晶，其完整程度、尺寸大小及相邻亚晶间的位向差，主要取决于变形温度和变形速率，有以下关系：

d-1
 =a+blgZ　　　　（5.39）

式中，d是亚晶的平均直径；a，b为常数；，为用温度修正过的应变速率，其中Q为过程激活能；R为气体常数。


2. 动态再结晶


对于低层错能金属（如Cu，Ni，γ-Fe，不锈钢等），由于它们的扩展位错宽度很宽，难以通过交滑移和刃型位错的攀移来进行动态回复，因此发生动态再结晶的倾向性大。


图5.69　发生动态再结晶时真应力-真应变曲线




a.
 动态再结晶时应力-应变曲线
 　金属发生动态再结晶时真应力-真应变曲线具有图5.69所示的特征。在高应变速率下，动态再结晶过程也分三个阶段：

Ⅰ——微应变加工硬化阶段。ε＜εc
 （开始发生动态再结晶的临界应变度），应力随应变增加而迅速增加，不发生动态再结晶。

Ⅱ——动态再结晶开始阶段。ε＞εc
 ，此时虽已经出现动态再结晶软化作用，但加工硬化仍占主导地位。当σ=σmax
 后，由于再结晶加快，应力将随应变增加而下降。

Ⅲ——稳态流变阶段。ε＞εs
 （发生均匀变形的应变量），加工硬化与动态再结晶软化达到动态平衡。

在低应变速率情况下，稳态流变曲线出现波动，主要与变形引起的加工硬化和动态再结晶产生的软化交替作用及周期性变化有关。

注意：当t（℃）=常数，随增加，动态再结晶的应力-应变曲线向上，向右移动，σmax
 所对应的ε增大；而当ε=常数，随t（℃）提高，应力-应变曲线向下，向左移动，σmax
 所对应的ε减小。


b.
 动态再结晶的机制
 　在热加工过程中，动态再结晶也是通过形核和长大完成的。动态再结晶的形核方式与及由此引起的位错组态变化有关。当较低时，动态再结晶是通过原晶界的弓出机制形核；而当较高时，则通过亚晶聚集长大方式进行，具体可参考静态再结晶形核机制。


c.
 动态再结晶的组织结构
 　在稳态变形期间，金属的晶粒是等轴的，晶界呈锯齿状。在透射电镜下观察，则晶粒内还包含着被位错所分割的亚晶（见图5.70）。这与退火时静态再结晶所产生的位错密度很低的晶粒显然不同。故同样晶粒大小的动态再结晶组织的强度和硬度要比静态再结晶组织的高。



图5.70　镍在934℃变形时（=1.63×10-2
 s-1
 ，ε=7.0）动态再结晶晶粒中被位错所分隔的亚结构

动态再结晶后的晶粒大小与流变应力成反比（见图5.71）。另外，应变速率越低，变形温度越高，则动态再结晶后的晶粒越大，而且越完整。因此，控制应变速率、温度、每道次变形的应变量和间隔时间，以及冷却速度，就可以调整热加工材料的晶粒度和强度。


图5.71　镍再结晶晶粒尺寸与流变应力之间的关系



此外，溶质原子的存在常常阻碍动态回复，而有利于动态再结晶的发生；在热加工时形成的弥散分布沉淀物，能稳定亚晶粒，阻碍晶界移动，减缓动态再结晶的进行，有利于获得细小的晶粒。

5.4.2　热加工对组织性能的影响

除了铸件和烧结件外，几乎所有的金属材料在制成成品的过程中均须经过热加工，而且不管是中间工序还是最终工序，金属经热加工后，其组织与性能必然会对最终产品性能带来巨大的影响。


1. 热加工对室温力学性能的影响


热加工不会使金属材料发生加工硬化，但能消除铸造中的某些缺陷，如将气孔、疏松焊合；改善夹杂物和脆性物的形状、大小及分布；部分消除某些偏析；将粗大柱状晶、树枝晶变为细小、均匀的等轴晶粒，其结果使材料的致密度和力学性能有所提高。因此，金属材料经热加工后比铸态具有较佳的力学性能。

金属热加工时通过对动态回复的控制，使亚晶细化，这种亚组织可借适当的冷却速度使之保留到室温，具有这种组织的材料，其强度要比动态再结晶的金属高。通常把形成亚组织而产生的强化称为“亚组织强化”，它可作为提高金属强度的有效途径。例如，铝及其合金的亚组织强化，钢和高温合金的形变热处理，低合金高强度钢控制轧制等，均与亚晶细化有关。

室温下金属的屈服强度σs
 与亚晶平均直径d有如下关系：

σs
 =σ0
 +kd-ρ
 ，　　　　（5.40）

式中，σ0
 为不存在亚晶界时单晶屈服强度；k为常数；指数ρ对大多数金属约为1~2。


2. 热加工材料的组织特征



a.
 加工流线
 　热加工时，由于夹杂物、偏析、第二相和晶界、相界等随着应变量的增大，逐渐沿变形方向延伸，在经浸蚀的宏观磨面上会出现流线（见图5.72）或热加工纤维组织。这种纤维组织的存在，会使材料的力学性能呈现各向异性，顺纤维的方向较垂直于纤维方向具有较高的力学性能，特别是塑性与韧性。为了充分利用热加工纤维组织这一力学性能特点，用热加工方法制造零件时，所制定的热加工工艺应保证零件中的流线有正确的分布，尽量使流线与零件工作时所受到最大拉应力的方向相一致，而与外加的切应力或冲击力的方向垂直。


图5.72　锻钢件中的流线




b.
 带状组织
 　复相合金中的各个相，在热加工时沿着变形方向交替地呈带状分布，这种组织称为“带状组织”。例如，低碳钢经热轧后，珠光体和铁素体常沿轧向呈带状或层状分布，构成“带状组织”（见图5.73）。对于高碳高合金钢，由于存在较多的共晶碳化物，因而在加热时也呈带状分布。带状组织往往是由于枝晶偏析或夹杂物在压力加工过程中被拉长所造成的。另外一种是铸锭中存在偏析，压延时偏析区沿变形方向伸长呈条带状分布，冷却时，由于偏析区成分不同而转变为不同的组织。


图5.73　热轧低碳钢板的带状组织（×100）



带状组织的存在也将引起性能明显的方向性，尤其是在同时兼有纤维状夹杂物情况下，其横向的塑性和冲击韧性显著降低。为了防止和消除带状组织，一是不在两相区变形；二是减小夹杂物元素的含量；三是可用正火处理或高温扩散退火加正火处理消除之。

5.4.3　蠕变

在高压蒸汽锅炉、汽轮机、化工炼油设备，以及航空发动机中，许多金属零部件和在冶金炉、烧结炉及热处理炉中的耐火材料均长期在高温条件下工作。对于它们，如果仅考虑常温短时静载下的力学性能，显然是不够的。这里须引入一个蠕变的概念，对其温度和载荷持续作用时间因素的影响加以特别考虑。所谓蠕变，是指在某温度下恒定应力（通常＜σs
 ）下所发生的缓慢而连续的塑性流变现象。一般蠕变时应变速率很小，在10-10
 ~10-3
 范围内，且依应力大小而定，对金属晶体，通常T＞0.3Tm
 时，蠕变现象才比较明显。因此，对蠕变的研究，对于高温使用的材料具有重要的意义。


1. 蠕变曲线


材料蠕变过程可用蠕变曲线来描述。典型的蠕变曲线如图5.74所示。蠕变曲线上的任一点的斜率，表示该点的蠕变速率。整个蠕变过程可分为三个阶段：


图5.74　典型蠕变曲线



Ⅰ——瞬态或减速蠕变阶段。Oa为外载荷引起的初始应变，从a点开始产生蠕变，且一开始蠕变速率很大，随时间延长，蠕变速率逐渐减小，是一加工硬化过程。

Ⅱ——稳态蠕变阶段。这一阶段特点是蠕变速率保持不变，因而也称恒速蠕变阶段。一般所指蠕变速率就是指这一阶段的。

Ⅲ——加速蠕变阶段。在蠕变过程后期，蠕变速率不断增大直至断裂。

不同材料在不同条件下的蠕变曲线是不同的。同一种材料的蠕变曲线随着温度和应力的增高，蠕变第二阶段变短，直至完全消失，很快从Ⅰ→Ⅲ，在高温下服役的零件寿命将大大缩短。

蠕变过程最重要的参数是稳态的蠕变速率，因为蠕变寿命和总的伸长均决定于它。实验表明，与应力有指数关系，并考虑到蠕变同回复再结晶等过程一样也是热激活过程，因此可用下列一般关系式表示：



式中，Q为蠕变激活能；C为材料常数；为T1
 ，T2
 温度下的蠕变速率；n为应力指数，对高分子材料为1~2，对金属在3~7。显然，固定σ，分别测定关系中求得蠕变激活能Q。对大多数金属和陶瓷，当T=0.5Tm
 时，蠕变激活能与自扩散的激活能十分相似，这说明蠕变现象可看作在应力作用下原子流的扩散，扩散过程起着决定性作用。


2. 蠕变机制


已知晶体在室温下或者温度在＜0.3Tm
 时变形，变形机制主要是通过滑移和孪生两种方式进行的。热加工时，由于应变率大，位错滑移仍占重要地位。当应变率较小时，除了位错滑移之外，高温使空位（原子）的扩散得以明显地进行，这时变形的机制也会不同。


a.
 位错蠕变（回复蠕变）
 　在蠕变过程中，滑移仍然是一种重要的变形方式。在一般情况下，若滑移面上的位错运动受阻产生塞积，滑移便不能进行，只有在更大的切应力下才能使位错重新开动增殖。但在高温下，刃型位错可借助热激活攀移到邻近的滑移面上并可继续滑移，很明显，攀移减小了位错塞积产生的应力集中，也就是使加工硬化减弱了。这个过程和螺型位错交滑移能减少加工硬化相似，但交滑移只在较低温度下对减弱强化是有效的，而在0.3Tm
 以上，刃型位错的攀移就起较大的作用了。刃型位错通过攀移形成亚晶，或正负刃型位错通过攀移后相互消失，回复过程能充分进行，故高温下的回复过程主要是刃型位错的攀移。当蠕变变形引起的加工硬化速率和高温回复的软化速率相等时，就形成稳定的蠕变第二阶段。蠕变速率与应力和温度之间遵循（5.41）式。


b.
 扩散蠕变
 　当温度很高（~0.9Tm
 ）和应力很低时，扩散蠕变是其变形机理。它是在高温条件下空位的移动造成的。如图5.75所示，当多晶体两端有拉应力σ作用时，与外力轴垂直的晶界受拉伸，与外力轴平行的晶界受压缩。因为晶界本身是空位的源和湮没阱，垂直于力轴方向的晶界空位形成能低，空位数目多；而平行于力轴的晶界空位形成能高，空位数目少，从而在晶粒内部形成一定的空位浓度差。空位沿实线箭头方向向两侧流动，原子则朝着虚线箭头的方向流动，从而使晶体产生伸长的塑性变形。这种现象称为扩散蠕变。


图5.75　晶粒内部扩散蠕变示意图



实线——空位运动方向

虚线----原子运动方向

蠕变速率与应力σ和温度T可用下列关系式表示：



式中，C为材料常数；Q为扩散蠕变激活能。


c.
 晶界滑动蠕变
 　在高温下，由于晶界上的原子容易扩散，受力后易产生滑动，故促进蠕变进行。随着温度升高、应力降低、晶粒尺寸减小，晶界滑动对蠕变的贡献也就增大。但在总的蠕变量中所占的比例并不大，一般约为10%左右。

实际上，为保持相邻晶粒之间的密合，扩散蠕变总是伴随着晶界滑动的。晶界的滑动是沿最大切应力方向进行的，主要靠晶界位错源产生的固有晶界位错来进行，与温度和晶界形貌等因素有关。

5.4.4　超塑性

材料在一定条件下进行热变形，可获得伸长率达500%~2000%的均匀塑性变形，且不发生缩颈现象，材料的这种特性称为超塑性。

为了使材料获得超塑性，通常应满足以下三个条件：

（1）具有等轴细小两相组织，晶粒直径＜10μm，而且在超塑性变形过程中晶粒不显著长大；

（2）超塑性形变在（0.5~0.65）Tm
 温度范围内进行；

（3）低的应变速率，一般在10-2
 ~10-4
 s-1
 范围内，以保证晶界扩散过程得以顺利进行。


1. 超塑性的特征


在高温下材料的流变应力σ不仅是应变ε和温度T的函数，而且对应变速率也很敏感，并存在以下关系：



式中，K为常数；m称为应变速率敏感指数。在室温下，对一般的金属材料m值很小，在0.01~0.04范围，温度升高，晶粒变细，m值可变大。要使金属具备超塑性，m至少在0.3以上（见图5.76）。故在组织超塑性中，获得微晶是相当关键的。对共晶合金，可经热变形，让共晶组织发生再结晶来获得微晶；对共析合金，可经热变形或淬火后来获得；而对析出型合金，则经热变形或降温形变时析出来获得微晶组织。m值反应了材料拉伸时抗缩颈能力，是评定材料潜在超塑性的重要参数。一般来说，材料的伸长率随m值的增大而增大（见图5.77）。


	
	



	图5.76　Mg-Al合金在350℃变形时σ，m与的关系（晶粒尺寸：10.6μm）
	图5.77　一些金属材料的伸长率与应变速率敏感指数m的关系




为了获得较高的超塑性，要求材料的m值一般不小于0.5。m值越大，表示应力对应变速率越敏感，超塑性现象越显著。m值可由下式求得：




2. 超塑性的本质


关于超塑性变形的本质，多数观点认为系由晶界的转动与晶粒的转动所致。图5.78很好解释了超塑性材料在很大的应变之后为什么还能保持等轴晶位。从图中可以看出，假若对一组由四个六角晶粒所组成的整体沿纵向施一拉伸应力，则横向必受一压力，在这些应力作用下，通过晶界滑移、移动和原子的定向扩散，晶粒由初始状态（Ⅰ）经过中间状态（Ⅱ）至最终状态（Ⅲ）。初始和最终状态的晶粒形状相同，但位置发生了变化，并导致整体沿纵向伸长，使整个试样发生变形。


图5.78　微晶超塑性变形的机制图中虚线代表体扩散方向



（a）晶粒转换机制二维表示法　（b）伴随定向扩展的晶界滑移机制

大量实验表明，超塑性变形时组织结构变化具有以下特征：

（1）超塑性变形时，没有晶内滑移也没有位错密度的增高。

（2）由于超塑性变形在高温下长时间进行，因此晶粒会有所长大。

（3）尽管变形量很大，但晶粒形状始终保持等轴。

（4）原来两相呈带状分布的合金，在超塑性变形后可变为均匀分布。

（5）当用冷形变和再结晶方法制取超细晶粒合金时，如果合金具有织构，则在超塑性变形后织构消失。

注意：除了上述的组织超塑性外，还有一种相变超塑性，即对具有固态相变的材料可以采用在相变温度上下循环加热与冷却，来诱导它们发生反复的相变过程，使其中的原子在未施加外力时就发生剧烈的运动，从而获得超塑性。


3. 超塑性的应用


超塑性合金在特定的T，下，延展性特别大，具有和高温聚合物及玻璃相似的特征，故可采用塑料和玻璃工业的成型法加工，如像玻璃那样进行吹制，而且形状复杂的零件可以一次成型。由于在形变时无弹性变形，成型后也就没有回弹，故尺寸精密度高，光洁度好。

对于板材冲压，可以用一阴模，利用压力或真空一次成型；对于大块金属，也可用闭模压制一次成型，所需的设备吨位大大降低。另外，因形变速率低，故对模具材料要求也不高。

但该工艺也有缺点，如为了获得超塑性，有时要求多次形变、多次热处理，工艺较复杂。另外，它要求等温下成型，而成型速度慢，因而模具易氧化。目前超塑性已在Sn基、Zn基、Al基、Cu基、Ti基、Mg基、Ni基等一系列合金及多种钢中获得，并在工业中得到实际应用。

5.5　陶瓷材料变形的特点

相对金属和高分子材料而言，脆、难以变形是陶瓷材料的一大特点，这与它的原子键合的类型和晶体结构密切相关。

陶瓷材料原子之间通常是由离子键、共价键所构成的。在共价键结合的陶瓷中，原子之间是通过共用电子对形式进行键合的，具有方向性和饱和性，并且其键能相当高。在塑性变形时，位错运动必须破坏这种强的原子键合，何况共价键晶体的位错宽度一般极窄，因此，位错运动遇到很大的点阵阻力（P-N力），而位错在金属晶体中运动，却不会破坏由大量自由电子与金属正离子构成的金属键。所以，结合键的本质就决定了金属固有的特性是容易变形，而共价晶体固有特性是难以变形。

对离子键合的陶瓷材料，其离子晶体要求正负离子相间排列，在外力作用下，当位错运动一个原子间距时，由于存在巨大的同号离子的库仑静电斥力，致使位错沿垂直或平行于离子键方向很难运动。但若位错沿着45°方向运动，则在滑移过程中，相邻晶面始终由库仑力保持吸引（见图5.79），因此，如NaCl，MgO等单晶体在室温压应力作用下，可承受较大的塑性变形。然而，多晶体陶瓷变形时，为了满足相邻晶粒变形相互协调、相互制约的条件，必须有至少5个独立的滑移系，这对即使具有fcc结构的NaCl型多晶体而言也难以实现。因NaCl单晶体的滑移系为，总共为6个，而在多晶体中它只有2个独立的滑移系（见表5.11），因此对于离子键的多晶体陶瓷，往往很脆，且易在晶界形成裂纹，最终导致脆断。


图5.79　结合键对位错运动的影响



（a）共价键　（b）离子键


表5.11　几种材料中的独立滑移系统



陶瓷脆性还与材料的工艺制备因素有关。烧结合成的陶瓷材料难免存在显微孔隙，在加热冷却过程中，由于热应力的存在，往往导致显微裂纹，并由氧化腐蚀等因素在其表面形成裂纹，因此，在陶瓷材料中先天性裂纹或多或少地总是存在。在外力作用下，在裂纹尖端会产生严重的应力集中。按照弹性力学估算，裂纹尖端的最大应力可达到理论断裂强度，何况陶瓷晶体中可动位错少，位错运动又极其困难，故一旦达到屈服往往就脆断了。当然，这也导致陶瓷材料在拉伸和压缩情况下，其力学特性也有明显的不同。例如，Al2
 O3
 烧结多晶体拉伸断裂应力为280MPa，而压缩的断裂应力则为2100MPa。因为在拉伸时，当裂纹一达到临界尺寸就失稳，扩展并立即断裂，故陶瓷的抗拉强度是由晶体中最大裂纹尺寸决定的；而压缩时裂纹闭合或稳态缓慢扩展，并转向平行于压缩轴，故压缩强度是由裂纹的平均尺寸决定的。

还必须指出以下几点：

（1）非晶态陶瓷与晶态陶瓷不同，在玻璃化温度Tg
 以下，会产生弹性变形，在Tg
 以上，材料的变形则类似液体发生黏滞性流动，此时可用（5.6）式来描述其力学行为。


图5.80　MgO多晶体应力-应变曲线



（2）变形温度同样对陶瓷材料的力学行为产生显著影响。图5.80为多晶MgO的应力-应变曲线。从图中可以清楚看出，室温下几乎脆断，随变形温度提高致使塑性变形所需外加的力大幅下降，塑性变形能力变大，脆性则变小。在高温下，陶瓷除了塑性变形变得容易外，还会发生蠕变和黏性流动现象。

（3）为了改善陶瓷的脆性，目前采取降低晶粒尺寸，使其亚微米或纳米化来提高其塑性和韧性，采取氧化锆增韧、相变增韧，或采用纤维，或颗粒原位生长增强等有效途径来改善之。

5.6　高聚物的变形特点

高分子材料受力时，它也显示出弹性和塑性的变形行为，其总应变

εt
 =εe
 +εp
 。　　　　（5.45）

弹性变形εe
 由两种机制组成，即链内部键的拉伸和畸变，以及整个链段的可回复运动，而且在5.1节中已指出高分子材料显示出独特的高弹性和黏弹性的特点。

聚合物的塑性变形εp
 是靠黏性流动而不是靠滑移产生的。当聚合物中的链彼此相对滑动时，就产生黏性流动。当外力去除时，这些链停留在新的位置上，聚合物就产生塑性变形。

聚合物产生塑性变形的难易程度与该材料的黏度有关。如图5.81所示，黏度η可表示为



式中，τ为使链滑动的切应力；Δv/Δx代表链的位移。如果黏度高，就要施加大的应力才能产生所要求的位移。因此，高黏度聚合物的黏性变形小。


图5.81　表观黏度与切应力的关系



1—聚碳酸酯（280℃）　2—聚乙烯（200℃）　3—聚甲醛（200℃）　4—聚甲基丙烯酸甲酯（200℃）　5—醋酸纤维（180℃）　6—尼龙（230℃）

必须指出，与金属材料相比，高聚物的力学性能对温度和时间的依赖性要强烈得多，而且随其结晶度和交联程度的不同，其变形特性也不尽相同。例如，对于无定形线性聚合物，在Tg
 以下只发生弹性变形，是刚硬的，在Tg
 以上就产生黏滞性流动，其变形情况与玻璃相似；而对晶态聚合物，其变形特性则与金属相似。

应力-应变试验是一种常用的研究高分子材料的力学行为试验。从应力-应变曲线上，可以获得模量、屈服强度、断裂强度和断裂伸长率等一些评价材料性能的重要的特征参数。不同高分子具有不同的应力-应变曲线，典型的应力-应变曲线如图5.82所示。曲线1是脆性高分子的应力-应变特性，它在材料出现屈服之前发生断裂，是脆性断裂。在这种情况下，材料断裂前只发生很小的变形；曲线2是玻璃态聚合物的应力-应变行为，它在开始时是弹性形变，然后出现了一个转折点，即屈服点，最后进入塑性变形区域，材料呈现塑性行为。此时若除去应力，材料不再恢复原样，而留有永久变形；曲线3是弹性体的应力-应变曲线。


图5.82　高分子应力-应变曲线



1—脆性高分子　2—玻璃态聚合物　3—弹性体

很多高分子材料在塑性变形时往往会出现均匀形变的不稳定性。在试样某个部位的应变比试样整体的应变增加得更加迅速，使本来均匀的形变变成了不均匀形变，呈现出各种塑性不稳定性，最常见的和最重要的是拉伸试验中细颈的形成。图5.83是典型的半结晶高分子在单向拉伸时的应力-应变曲线。整个曲线可分为三段，第一阶段应力随应变线性地增加，试样被均匀地拉长，伸长率可达百分之几到百分之十几，随后进入屈服。聚合物在屈服点的应变值通常比金属材料大得多，而且许多聚合物过了屈服点之后，均发生应变软化现象。接着开始进入第二阶段，试样的截面突然变得不均匀，出现一个或几个细颈。在第二阶段，细颈与非细颈部分的截面积分别维持不变，而细颈部分不断扩展，非细颈部分逐渐缩短，直至整个试样完全变细为止。第三阶段，应力随应变的增加而增大，直到断裂点。

；

图5.83　半结晶高分子拉伸过程应力-应变曲线及试样外形变化示意图

当结晶高分子受拉发生变形时，分子排列发生很大变化，尤其在屈服点附近，分子链及其微晶沿拉伸方向开始取向和重排，甚至有些晶体可能破裂成更小的单位，然后在取向的情况下再结晶，即前后发生结晶的破坏、取向和再结晶过程，其过程颇为复杂。这个变化过程可用图5.84较好地加以解释。


图5.84　半结晶高分子的变形步骤



（a）在变形之前，两邻近折叠链片晶及片晶间无定型区　（b）在变形的第一阶段，无定型系带链伸展　（c）在第二阶段，折叠链片晶倾斜　（d）在第三阶段，晶体链段分离　（e）在最后变形阶段，晶体和系带链沿着拉伸轴方向取向



第6章　单组元相图及纯晶体的凝固

由一种元素或化合物构成的晶体称为单组元晶体或纯晶体，该体系称为单元系。对于纯晶体材料而言，随着温度和压力的变化，材料的组成相会发生变化。从一种相到另一种相的转变称为相变，由液相至固相的转变称为凝固。如果凝固后的固体是晶体，则又可称之为结晶；而由不同固相之间的转变称为固态相变，由气相到固相的转变称为气-固相变，这些相变的规律可借助相图直观简明地表示出来。单元系相图表示了在热力学平衡条件下，所存在的相与温度和压力之间的对应关系，理解这些关系有助于预测材料的性能。本章将从相平衡的热力学条件出发，来理解相图中相平衡的变化规律。在这基础上，进一步讨论纯晶体的凝固热力学和动力学问题，以及内外因素对晶体生长形态的影响。由于气相沉积技术在制备各种功能性薄膜材料中的广泛应用，本章将记述气-固相变和薄膜生长；鉴于单组元高分子（均聚物）的某些特殊性，将专列一节“高分子的结晶特征”。

6.1　单元系相变的热力学及相平衡

6.1.1　相平衡条件和相律

组成一个体系的基本单元，如单质（元素）和稳定化合物，称为组元。体系中具有相同物理与化学性质的、且与其他部分以界面分开的均匀部分，称为相。通常把具有n个组元都是独立的体系称为n元系，组元数为一的体系称为单元系。

从相平衡条件可知，处于平衡状态的多元系中可能存在的相数将有一定的限制。这种限制可用吉布斯相律表示之：

f=C-P+2，　　　　（6.1）

式中，f为体系的自由度数，它是指不影响体系平衡状态的独立可变参数（如温度、压力、浓度等）的数目；C为体系的组元数；P为相数。

对于不含气相的凝聚体系，压力在通常范围的变化对平衡的影响极小，一般可认为是常量。因此相律可写成下列形式：

f=C-P+1。　　　　（6.2）

相律给出了平衡状态下体系中存在的相数与组元数及温度、压力之间的关系，对分析和研究相图有重要的指导作用。

6.1.2　单元系相图

单元系相图通过几何图形描述：由单一组元构成的体系在不同温度和压力条件下可能存在的相及多相的平衡。现以H2
 O为例，说明单元系相图的表示和测定方法。

H2
 O可以以气态（水气）、液态（水）和固态（冰）的形式存在。绘制H2
 O的相图，首先在不同温度和压力条件下，测出水-气、冰-气和水-冰两相平衡时相应的温度和压力，然后，以温度为横坐标，压力为纵坐标作图，把每一个数据都在图上标出一个点，再将这些点连接起来，得到如图6.1（a）所示的H2
 O相图。根据相律

f=C-P+2=3-P。

由于f≥0，所以P≤3，故在温度和压力这两个外界条件变化下，单元系中最多只能有三相平衡。

图6.1（a）中有三条曲线：水和蒸气共存的平衡曲线O1
 C；冰和水气共存的平衡曲线O1
 B；水与冰共存的平衡曲线O1
 A。它们将相图分为3个区域：水气区，水区和冰区。在每个区中只有一相存在，由相律可知，其自由度为2，表示在该区内温度和压力的变化不会产生新相。在O1
 A，O1
 B和O1
 C三条曲线上，两相平衡（共存），P=2，故f=1。这表明：为了维持两相平衡，温度和压力两个变量中只有一个可独立变化，另一个必须按曲线作相应改变。O1
 A，O1
 B和O1
 C三条曲线交于O1
 点，它是气、水、冰三相平衡点。根据相律，此时f=0，因此要保持三相共存，温度和压力都不能变动。

如果外界压力保持恒定（如一个标准大气压），那么单元系相图只要一个温度轴来表示，如H2
 O的情况见图6.1（b）。根据相律，在气、水、冰的各单相区内（f=1），温度可在一定范围内变动。在熔点和沸点处，两相共存，f=0，故温度不能变动，即相变为恒温过程。


图6.1　H2
 O的相图



（a）温度与压力都能变动的情况　（b）只有温度能变动的情况

在单元系中，除了可以出现气、液、固三相之间的转变外，某些物质还可能出现固态中的同素异构转变。例如，图6.2（a）是纯铁相图，其中δ-Fe和α-Fe是体心立方结构，两者点阵常数略有不同，而γ-Fe是面心立方结构。图中三个相之间有两条晶型转变线把它们分开。对金属一般只考虑沸点以下的温度范围，同时，外界压力通常为一个标准大气压，因此，纯金属相图可用温度轴来表示，见图6.2（b）。Tm
 （1538℃）是纯铁的熔点；A4
 点（1394℃）是δ-Fe和γ-Fe的转变点；A3
 点（912℃）是γ-Fe和α-Fe的转变点；A2
 点（768℃）是磁性转变点。


图6.2　纯铁的相图（a）和只有温度变动的情况（b）



除了某些纯金属，如铁等具有同素异构转变之外，在某些化合物中也有类似的转变，称为同分异构转变或多晶型转变。由于化合物结构较金属复杂，因此，更容易出现多晶型转变。例如，全同聚丙烯在不同的结晶温度下，可形成单斜（α型），六方（β型）和三方（γ型）3种晶型。又如在硅酸盐材料中，用途最广、用量最大的SiO2
 在不同温度和压力下可有4种晶体结构的出现，即α-石英，β-石英，β2
 -鳞石英，β-方石英，如图6.3所示。

上述相图中的曲线所表示的两相平衡时温度和压力的定量关系，可由克劳修斯（Clausius）-克拉珀龙（Clapeyron）方程决定，即



式中，ΔH为相变潜热；ΔVm
 为摩尔体积变化；T是两相平衡温度。多数晶体由液相变为固相或高温固相变为低温固相时，会放热和收缩，即ΔH＜0和ΔVm
 ＜0，由此，故相界线的斜率为正。但也有少数晶体凝固时或高温相变为低温相时，ΔH＜0，而ΔVm
 ＞0，得＜0，则相界线的斜率为负，例如，图6.1（a）中水和冰的相界线（AO1
 ）和图6.2（a）中γ-Fe和α-Fe的相界线，斜率均为负。对于固态中的同素（分）异构转变，由于ΔVm
 常很小，所以固相线通常几乎是垂直的，见图6.2和图6.3。

上述讨论的是平衡相之间的转变图，但有些物质的相之间达到平衡有时需要很长时间，稳定相形成速度甚慢，因而会在稳定相形成前，先形成自由能较稳定相高的亚稳相，这称为奥斯特瓦尔德（Ostwald）阶段。例如，图6.3所示的SiO2
 相图，在一个标准大气压时，α-石英β-石英在573℃转变能较快地进行，而且是可逆的，但图中示出的其他相变却是缓慢的，不可逆的，其原因是前者是位移型转变，后者是重建型转变。为实际应用方便，有时可扩充相图，使其同时包含可能出现的亚稳型二氧化硅，如图6.4所示，这样就不是平衡相图了。表6.1列出了SiO2
 中可能出现的多晶型转变。室温下的稳定晶型是低温型石英，它在573℃时由位移型转变成高温型石英；在870℃时通过重建型转变缓慢地变成稳定的高温型鳞石英；直至1470℃，高温型鳞石英又一次通过重建型转变成为高温方石英。从高温冷却下来时，方石英和鳞石英会通过位移型转变形成亚稳相：高温型方石英在200~270℃时转变为低温型方石英；高温型鳞石英在160℃时转变成中间型鳞石英，后者到105℃时再转变成低温型鳞石英。


	
	



	图6.3　SiO2
 相平衡图
	图6.4　包含在SiO2
 系统中出现亚稳相的相图





表6.1　二氧化硅的多晶型转变



6.2　纯晶体的凝固

6.2.1　液态结构

凝固是指物质由液态至固态的转变。为此，了解凝固过程首先应了解液态的结构。由X射线衍射对金属的径向分布密度函数的测定表明（见表6.2）：液体中原子间的平均距离比固体中略大；液体中原子的配位数比密排结构晶体的配位数减小，通常在8~11的范围内。上述两点均导致熔化时体积略为增加，但对非密排结构的晶体如Sb，Bi，Ga，Ge等，则液态时配位数反而增大，故熔化时体积略为收缩。除此以外，液态结构的最重要特征是原子排列为长程无序、短程有序，并且短程有序原子集团不是固定不变的，它是一种此消彼长、瞬息万变、尺寸不稳定的结构，这种现象称为结构起伏，这有别于晶体的长程有序的稳定结构。


表6.2　由X射线衍射分析得到的液体和固体结构数据的比较



6.2.2　晶体凝固的热力学条件

晶体的凝固通常在常压下进行，从相律可知，在纯晶体凝固过程中，液固两相处于共存，自由度等于零，故温度不变。按热力学第二定律，在等温等压下，过程自发进行的方向是体系自由能降低的方向。自由能G用下式表示：

G=H-TS，

式中，H是焓；T是热力学温度；S是熵，可推导得：

dG=Vdp-SdT。

在等压时，dp=0，故上式简化为：



由于熵S恒为正值，所以自由能随温度增高而减小。


图6.5　自由能随温度变化的示意图



纯晶体的液、固两相的自由能随温度变化规律如图6.5所示。由于晶体熔化破坏了晶态原子排列的长程有序，使原子空间几何配置的混乱程度增加，因而增加了组态熵；同时，原子振动振幅增大，振动熵也略有增加，这就导致液态熵SL
 大于固态熵SS
 ，即液相的自由能随温度变化曲线的斜率较大。这样，两条斜率不同的曲线必然相交于一点，该点表示液、固两相的自由能相等，故两相处于平衡而共存，此温度即为理论凝固温度，也就是晶体的熔点Tm
 。事实上，在此两相共存的温度，既不能完全结晶，也不能完全熔化，要发生结晶则体系温度必须降至低于Tm
 温度，而发生熔化则必须高于Tm
 。

在一定温度下，从一相转变为另一相的自由能变化

ΔG=ΔH-TΔS。

令液相到固相转变的单位体积自由能变化为ΔGV
 ，则

ΔGV
 =GS
 -GL
 ，

式中，GS
 ，GL
 分别为固相和液相单位体积自由能，由G=H-TS，可得

ΔGV
 =（HS
 -HL
 ）-T（SS
 -SL
 ）。　　　　（6.5）

由于恒压下



式中，Lm
 是熔化热，表示固相转变为液相时，体系向环境吸热，定义为正值；ΔSm
 为固体的熔化熵，它主要反映固体转变成液体时组态熵的增加，可从熔化热与熔点的比值求得。

将（6.6）和（6.7）式代入（6.5）式，整理后，得



式中，ΔT=Tm
 -T，是熔点Tm
 与实际凝固温度T之差。由上式可知，要使ΔGV
 ＜0，必须使ΔT＞0，即T＜Tm
 ，故ΔT称为过冷度。晶体凝固的热力学条件表明，实际凝固温度应低于熔点Tm
 ，即需要有过冷度。

6.2.3　形核

晶体的凝固是通过形核与长大两个过程进行的，即固相核心的形成与晶核生长至液相耗尽为止。形核方式可以分为两类：

（1）均匀形核。新相晶核是在母相中均匀地生成的，即晶核由液相中的一些原子团直接形成，不受杂质粒子或外表面的影响；

（2）非均匀（异质）形核。新相优先在母相中存在的异质处形核，即依附于液相中的杂质或外来表面形核。

在实际溶液中不可避免地存在杂质和外表面（例如容器表面），因而其凝固方式主要是非均匀形核。但是，非均匀形核的基本原理是建立在均匀形核的基础上的，因而先讨论均匀形核。


1. 均匀形核



a.
 晶核形成时的能量变化和临界晶核
 　晶体熔化后的液态结构从长程来说是无序的，而在短程范围内却存在着不稳定的、接近于有序的原子集团（尤其是温度接近熔点时）。由于液体中原子热运动较为强烈，在其平衡位置停留时间甚短，故这种局部有序排列的原子集团此消彼长，即前述的结构起伏或称相起伏。当温度降到熔点以下，在液相中时聚时散的短程有序原子集团，就可能成为均匀形核的“胚芽”或称晶胚，其中的原子呈现晶态的规则排列，而其外层原子与液体中不规则排列的原子相接触而构成界面。因此，当过冷液体中出现晶胚时，一方面，由于在这个区域中原子由液态的聚集状态转变为晶态的排列状态，使体系内的自由能降低（ΔGV
 ＜0），这是相变的驱动力；另一方面，由于晶胚构成新的表面，又会引起表面自由能的增加，这构成相变的阻力。在液-固相变中，晶胚形成时的体积应变能可在液相中完全释放掉，故在凝固中不考虑这项阻力。但在固-固相变中，体积应变能这一项是不可忽略的。假定晶胚为球形，半径为r，当过冷液中出现一个晶胚时，总的自由能变化



式中，σ为比表面能，可用表面张力表示。


图6.6　ΔG随r的变化曲线示意图



在一定温度下，ΔGV
 和σ是确定值，所以ΔG是r的函数。ΔG随r变化的曲线如图6.6所示。由图可知，ΔG在半径为r*时达到最大值。当晶胚的r＜r*时，则其长大将导致体系自由能的增加，故这种尺寸晶胚不稳定，难以长大，最终熔化而消失。当r≥r*时，晶胚的长大使体系自由能降低，这些晶胚就成为稳定的晶核。因此，半径为r*的晶核称为临界晶核，而r*称为临界半径。由此可见，在过冷液体（T＜Tm
 ）中，不是所有晶胚都能成为稳定的晶核，只有达到临界半径的晶胚时才能实现。临界半径r*可通过求极值得到。由求得：



将（6.8）式代入（6.10）式，得



由（6.8）式可知，ΔGV
 与过冷度相关。由于σ随温度的变化较小，可视为定值，所以由（6.11）式可知，临界半径由过冷度ΔT决定，过冷度越大，临界半径r*越小，则形核的几率增大，晶核的数目也增多。当液相处于熔点Tm
 时，即ΔT=0，由上式得r*=∞，故任何晶胚都不能成为晶核，凝固不能发生。

将（6.10）式代入（6.9）式，则得



再将（6.8）式代入上式，得



式中，ΔG*为形成临界晶核所需的功，简称形核功，它与（ΔT）2
 成反比，过冷度越大，所需的形核功越小。以临界晶核表面积



代入（6.12）式，则得



由此可见，形成临界晶核时自由能仍是增高的（ΔG*＞0），其增值相当于其表面能的1/3，即液、固之间的体积自由能差值只能补偿形成临界晶核表面所需能量的2/3，而不足的1/3则需依靠液相中存在的能量起伏来补充。能量起伏是指体系中每个微小体积所实际具有的能量，会偏离体系平均能量水平而瞬时涨落的现象。

由以上的分析可以得知，液相必须处于一定的过冷条件时方能结晶，而液体中客观存在的结构起伏和能量起伏是促成均匀形核的必要因素。


b.
 形核率
 　当温度低于Tm
 时，单位体积液体内，在单位时间所形成的晶核数（形核率）受两个因素的控制，即形核功因子和原子扩散的几率因子。因此形核率



式中，K为比例常数；ΔG*为形核功；Q为原子越过液、固相界面的扩散激活能；k为玻耳兹曼常数；T为热力学温度。形核率与过冷度之间的关系如图6.7所示。图中出现峰值，其原因是在过冷度较小时，形核率主要受形核率因子控制，随着过冷度增加，所需的临界形核半径减小，因此形核率迅速增加，并达到最高值；随后当过冷度继续增大时，尽管所需的临界晶核半径继续减小，但由于原子在较低温度下难以扩散，此时，形核率受扩散的几率因子所控制，即过峰值后，随温度的降低，形核率随之减小。

对于易流动液体来说，形核率随温度下降至某值T*时突然显著增大，此温度T*可视为均匀形核的有效形核温度。随过冷度增加，形核率继续增大，未达图6.7中的峰值前，结晶已完毕。从多种易流动液体的结晶实验研究结果（见表6.3）表明，对于大多数液体，观察到均匀形核在相对过冷度ΔT*/Tm
 为0.15~0.25之间，其中ΔT*=Tm
 -T*，或者说有效形核过冷度ΔT*≈0.2Tm
 （Tm
 用热力学温度表示），见图6.8。


	
	



	图6.7　形核率与温度的关系
	图6.8　金属的形核率N与过冷度ΔT的关系





表6.3　实验的成核温度



注：Tm
 （K）为熔点；T*（K）为液体可过冷的最低温度；ΔT*/Tm
 为折算温度单位的最大过冷度。注意：ΔT*/Tm
 接近常数。

对于高黏滞性的液体，均匀形核速率很小，以致常常不存在有效形核温度。

均匀形核所需的过冷度很大，下面以铜为例，进一步计算形核时临界晶核中的原子数。已知纯铜的凝固温度Tm
 =1356K，ΔT=236K（见表6.4），熔化热Lm
 =1628×106
 J/m3
 ，比表面能σ=177×10-3
 J/m2
 ，由（6.11）式可得

。

铜的点阵常数a0
 =3.615×10-10
 m，晶胞体积

VL
 =（a0
 3
 ）=4.724×10-29
 m3
 ，

而临界晶核的体积

，

则临界晶核中的晶胞数目

。

因为铜是面心立方结构，每个晶胞中有4个原子，因此，一个临界晶核的原子数目为692个原子。上述的计算由于各参数的实验测定的差异略有变化，总之，几百个原子自发地聚合在一起成核的几率很小，故均匀形核的难度较大。


表6.4　液体金属的最大过冷度及其比表面能




2. 非均匀形核


除非在特殊的试验室条件下，液态金属中不会出现均匀形核。如前所述，液态金属或易流动的化合物均匀形核所需的过冷度很大，约0.2Tm
 。例如，纯铁均匀形核时的过冷度达295℃。但通常情况下，金属凝固形核的过冷度一般不超过20℃，其原因在于非均匀形核，即由于外界因素，如杂质颗粒或铸型内壁等促进了结晶晶核的形成。依附于这些已存在的表面可使形核界面能降低，因而形核可在较小过冷度下发生。

设一晶核α在型壁平面W上形成，如图6.9（a）所示，并且α是圆球（半径为r）被W平面所截的球冠，故其顶视图为圆，令其半径为R。


图6.9　非均匀形核示意图



（图中：α为晶核；L为液相）

若晶核形成时体系表面能的变化为ΔGS
 ，则

ΔGS
 =Aα
 L·σα
 L+Aα
 W·σα
 W-Aα
 W·σLW
 ，　　　　（6.16）

式中，Aα
 L，Aα
 W分别为晶核α与液相L及型壁W之间的界面面积；σα
 L，σα
 W，σLW
 分别为α-L，α-W，L-W界面的比表面能（用表面张力表示）。如图6.9（b）所示，在三相交点处，表面张力应达到平衡：

σLW
 =σα
 Lcosθ+σα
 W，　　　　（6.17）

式中，θ为晶核α和型壁W的接触角。由于

Aα
 W=πR2
 =πr2
 sin2
 θ，　　　　（6.18）

Aα
 L=2πr2
 （1-cosθ），　　　　（6.19）

所以把上面三式代入（6.16）式，整理后可得

ΔGS
 =Aα
 Lσα
 L-πr2
 sin2
 θcosθσα
 L=（Aα
 L-πr2
 sin2
 θcosθ）σα
 L。　　　　（6.20）

球冠晶核α的体积



则α晶核由体积引起的自由能变化



晶核形核时体系总的自由能变化

ΔG=ΔGt
 +ΔGS
 。　　　　（6.23）

把（6.20）式和（6.22）式代入（6.23）式，整理可得



将（6.24）式与均匀形核的（6.9）式比较，可看出两者仅差与θ相关的系数项f（θ），由于对一定的体系，θ为定值，故从可求出非均匀形核时的临界晶核半径



由此可见，非均匀形核时，临界球冠的曲率半径与均匀形核时临界球形晶核的半径公式相同。把（6.25）式代入（6.24）式，得非均匀形核的形核功



从图6.9（b）可以看出，θ在0°~180°之间变化。当θ=180°时，（均匀形核的形核功），型壁（更一般地说是基底）对形核不起作用；当θ=0°时，则，非均匀形核不需做形核功，即为完全湿润的情况。在非极端的情况下，θ为小于180°的某值，故f（θ）必然小于1，则

，

形成非均匀形核所需的形核功小于均匀形核功，故过冷度较均匀形核时小。

图6.10示意地表明非均匀形核与均匀形核之间的差异。由图可知，最主要的差异在于其形核功小于均匀形核功，因而非均匀形核在约为0.02Tm
 的过冷度时，形核率已达到最大值。另外，非均匀形核率由低向高的过渡较为平缓；达到最大值后，结晶并未结束，形核率下降至凝固完毕。这是因为非均匀形核需要合适的“基底”，随新相晶核的增多而减少，在“基底”减少到一定程度时，将使形核率降低。



图6.10　均匀形核率和非均匀形核率随过冷度变化的对比（示意图）

在杂质和型壁上形核可减小单位体积的表面能，因而使临界晶核的原子数较均匀形核少。仍以铜为例，计算其非均匀形核时临界晶核中的原子数。球冠体积

，

式中，h为球冠高度，假定取为0.2r；r为球冠的曲率半径，取铜的均匀形核临界半径r*。用前述的方法可得Vcap
 =2.284×10-28
 m3
 ，而Vcap
 /VL
 ≈5个晶胞，最终每个临界晶核约有20个原子。由此可见，非均匀形核中临界晶核所需的原子数远小于均匀形核时的原子数，因此可在较小的过冷度下形核。

6.2.4　晶体长大

形核之后，晶体长大，其涉及长大的形态，长大方式和长大速率。形态常反映出凝固后晶体的性质，而长大方式决定了长大速率，也就是决定结晶动力学的重要因素。


1. 液-固界面的构造


晶体凝固后呈现不同的形状，如水杨酸苯脂呈现一定晶形长大，是由于它的晶边呈小平面，称为小平面形状，如图6.11所示。硅、锗等晶体也属此类型。而环己烷长成树枝形状，如图6.12所示，大多金属晶体属此类型，它不具有一定的晶形，称非小平面形状。经典理论认为，晶体长大的形态与液、固两相的界面结构有关。晶体的长大是通过液体中单个原子或若干个原子同时依附到晶体的表面上，并按照晶面原子排列的要求与晶体表面原子结合起来。按原子尺度，把相界面结构分为粗糙界面和光滑界面两类，如图6.13所示。


	
	



	图6.11　透明水杨酸苯脂晶体的小平面形态　60×
	图6.12　透明环己烷凝固成树枝形晶体　60×





图6.13　液-固界面示意图



（a）光滑界面　（b）粗糙界面

在光滑界面以上为液相，以下为固相，固相的表面为基本完整的原子密排面，液、固两相截然分开，所以从微观上看是光滑的，但在宏观上它往往由不同位向的小平面所组成，故呈折线状，这类界面也称小平面界面。

所谓粗糙界面，可以认为在固、液两相之间的界面从微观来看是高低不平的，存在几个原子层厚度的过渡层，在过渡层中约有半数的位置为固相原子所占据。但由于过渡层很薄，因此从宏观来看，界面显得平直，不出现曲折的小平面。

杰克逊（K. A. Jackson）提出了决定粗糙及光滑界面的定量模型。他假设液-固两相在界面处于局部平衡，故界面构造应是界面能最低的形式。如果有N个原子随机地沉积到具有NT
 个原子位置的固-液界面时，则界面自由能的相对变化ΔGS
 可由下式表示：



式中，k是玻耳兹曼常数；Tm
 是熔点；x是界面上被固相原子占据位置的分数；，其中Lm
 为熔化热；ξ=η/ν，η是界面原子的平均配位数，ν是晶体配位数，ξ恒小于1。

将（6.27）式按与x的关系作图，并改变α值，得到一系列曲线，如图6.14所示，由此得到如下的结论：


图6.14　当α取不同值时与x的关系曲线图



（1）对于α≤2的曲线，在x=0.5处界面能具有极小值，即界面的平衡结构约有一半的原子被固相原子占据而另一半位置空着，这时界面为微观粗糙界面。

（2）对于α＞2时，曲线有两个最小值，分别位于x接近0处和接近1处，说明界面的平衡结构应是只有少数几个原子位置被占据，或者极大部分原子位置都被固相原子占据，即界面基本上为完整的平面，这时界面呈光滑界面。

金属和某些低熔化熵的有机化合物，α≤2时，其液-固界面为粗糙界面；多数无机化合物，以及亚金属铋、锑、镓、砷和半导体锗、硅等，当α≥2时，其液-固界面为光滑界面。但以上的预测不适用于高分子，由于它们具有长链分子结构的特点，其固相结构不同于上述的原子模型。

根据杰克逊模型进行的预测，已被一些透明物质的实验观察所证实，但并不完善，它没有考虑界面推移的动力学因素，故不能解释在非平衡温度凝固时过冷度对晶体形状的影响。例如，磷在接近熔点凝固（1℃范围内），长大速率甚低时，液-固界面为小平面界面，但过冷度增大，长大速率快时，则为粗糙界面。尽管如此，此理论对认识凝固过程中影响界面形状的因素仍有重要意义。


2. 晶体长大方式和长大速率


晶体的长大方式与上述的界面构造有关，可有连续长大、二维晶核、螺型位错长大等方式。


a.
 连续长大
 　对于粗糙界面，由于界面上约有一半的原子位置空着，故液相的原子可以进入这些位置与晶体结合起来，晶体便连续地向液相中生长，故这种长大方式为垂直生长。一般情况，当动态过冷度ΔTK
 （液-固界面向液相移动时所需的过冷度，称为动态过冷度）增大时，平均长大速率vg
 初始呈线性增大，如图6.15（a）所示。对于大多数金属来说，由于动态过冷度很小，因此其平均长大速率与过冷度成正比，即

vg
 =u1
 ΔTK
 ，　　　　（6.28）

式中，u1
 为比例常数，视材料而定，单位是m/s·K。有人估计u1
 约为10-2
 m/s·K，故在较小的过冷度下，即可获得较大的长大速率。但对于无机化合物如氧化物，以及有机化合物等黏性材料，随过冷度增大到一定程度后，长大速率达到极大值后随后下降，如图6.15（b）所示。凝固时长大速率还受释放潜热的传导速率所控制，由于粗糙界面的物质一般只有较小的结晶潜热，所以长大速率较高。


图6.15　连续长大速率和过冷度的关系




图6.16　二维晶核长大机制示意图




b.
 二维晶核
 　二维晶核是指一定大小的单分子或单原子的平面薄层。若界面为光滑界面，二维晶核在相界面上形成后，液相原子沿着二维晶核侧边所形成的台阶不断地附着上去，使此薄层很快扩展而铺满整个表面（见图6.16），这时生长中断，需在此界面上再形成二维晶核，又很快地长满一层，如此反复进行。因此晶核长大随时间是不连续的，平均长大速率由下式决定：



式中，u2
 和b均为常数。当ΔTK
 很小时，vg
 非常小，这是因为二维晶核心形核功较大。二维晶核也须达到一定临界尺寸后才能进一步扩展。故这种长大方式实际上甚少见到。


c.
 借螺型位错长大
 　若光滑界面上存在螺型位错时，垂直于位错线的表面呈现螺旋形的台阶，且不会消失。因为原子很容易填充台阶，而当一个面的台阶被原子进入后，又出现螺旋型的台阶。在最接近位错处，只需要加入少量原子就完成一周，而离位错较远处需较多的原子加入。这样就使晶体表面呈现由螺旋形台阶形成的蜷线。借螺型位错长大的模型示于图6.17中。这种方式的平均长大速率为：



式中，u3
 为比例常数。由于界面上所提供的缺陷有限，也即是添加原子的位置有限，故长大速率小，即u3
 u1
 。在一些非金属晶体上观察到借螺型位错回旋生长的蜷线，表明了螺型位错长大机制是可行的。为此可利用一个位错形成单一螺旋台阶，生长出晶须，这种晶须除了中心核心部分以外是完整的晶体，故具有许多特殊优越的力学性能，如很高的屈服强度。已经从多种材料中生长出晶须，包括氧化物、硫化物、碱金属、卤化物及许多金属。


图6.17　螺型位错台阶长大机制示意图



图6.18显示出上述三种机制vg
 与ΔΤK
 之间的关系。



图6.18　连续长大、螺型位错长大及二维晶核时长大速率和过冷度之间的关系比较示意图

6.2.5　结晶动力学及凝固组织


1. 结晶动力学


由新相的形核率N及长大速率vg
 可以计算在一定温度下随时间改变的转变量，导得结晶动力学方程。假定结晶为均匀形核，晶核以等速长大，直到邻近晶粒相遇为止。因此，在晶粒相遇前，晶核的半径

R=vg
 （t-τ），　　　　（6.31）

式中，vg
 为长大速率，其定义为；τ为晶核形成的孕育时间。如设晶核为球形，则每个晶核的转变体积



晶核数目可通过形核率的定义得到形核率




图6.19　正在转变的体积中的真实晶核和虚拟晶核



在时间dt内形成的晶核数是NVu
 dt，其中Vu
 是未转变体积。鉴于Vu
 是时间的函数，难以确定，故考虑以体系总体积V替代Vu
 的情况，则NVdt表示在体系的未转变与已转变体积中都计算了形成的晶核数。由于晶核不能在已转变的体积中形成，故将这些晶核称为虚拟晶核（phantom nucleus），如图6.19所示。所以，定义一个假想的晶核数ns
 （supposition nucleus）为真实晶核数nr
 （reality nucleus）与虚拟晶核数np
 之和，即

ns
 =nr
 +np
 。　　　　（6.34）

在t时间内，假想晶核的体积

。

用体积分数表示，令，则



由于在任一时间，每个真实晶核与虚拟晶核的体积相同，所以



令在时间dt内单位体积中形成的晶核数为dP，于是dnr
 =Vu
 dP和dns
 =VdP。如果是均匀形核，dP不会随形核地点不同而有变化，此时可得



合并（6.36）式和（6.37）式，得



该微分方程解为

φr
 =1-exp（-φs
 ）。　　　　（6.39）

假定vg
 与N均与时间无关，即为常数，而孕育时间τ很小，以至可忽略，则对方程（6.35）积分，可得



将（6.40）式代入（6.39）式，则有



上式称为约翰逊-梅尔（Johnson-Mehl）动力学方程，并可应用于在四个条件（均匀形核，N和vg
 为常数，以及小的τ值）下的任何形核与长大的转变，如再结晶。

在（6.41）式中，N是温度T的函数，因此，由此式可得到不同温度下的相变动力学曲线，如图6.20（a）所示。由图可见，在不同温度下的开始相变所需不同的孕育时间，称为孕育期。


图6.20　不同温度下的相变动力学曲线（a）和相变速率曲线（b）



对（6.41）式求导，可得不同温度下相变速率与时间t的关系，如图6.20（b）所示。再对相变速率求导，并令求极值，可得



将上述求出的t4
 代入Johnson-Mehl方程，可求出相变速率最大时对应的转变量φrmax
 =52.8%≈50%。

将φr
 =50%时的t标为t1/2
 ，即tmax
 =t1/2
 ，通常认为φr
 =50%时的相变速率最大。


2. 纯晶体凝固时的生长形态


纯晶体凝固时的生长形态不仅与液-固界面的微观结构有关，而且取决于界面前沿液相中的温度分布情况，温度分布可有两种情况：正的温度梯度和负的温度梯度，分别如图6.21（a），（b）所示。


图6.21　两种温度分布方式



（a）正梯度　（b）负梯度


a.
 在正的温度梯度下的情况
 　正的温度梯度指的是随着离开液-固界面的距离z的增大，液相温度T随之升高的情况，即。在这种条件下，结晶潜热只能通过固相而散出，相界面的推移速度受固相传热速度所控制。晶体的生长以接近平面状向前推移，这是由于温度梯度是正的，当界面上偶尔有凸起部分而伸入温度较高的液体中时，它的生长速度就会减缓甚至停止，周围部分的过冷度较凸起部分大而会赶上来，使凸起部分消失，这种过程使液-固界面保持稳定的平面形态。但界面的形态按界面的性质仍有不同。

（1）若是光滑界面结构的晶体，其生长形态呈台阶状，组成台阶的平面（前述的小平面）是晶体的一定晶面，如图6.22（a）所示。液-固界面自左向右推移，虽与等温面平行，但小平面却与溶液等温面呈一定的角度。

（2）若是粗糙界面结构的晶体，其生长形态呈平面状，界面与液相等温而平行，如图6.22（b）所示。


图6.22　在正的温度梯度下观察到的两种界面形态



（a）台阶状（光滑界面结构的晶体）　（b）平面状（粗糙界面结构的晶体）


b.
 在负的温度梯度下的情况
 　负的温度梯度是指液相温度随离液-固界面的距离增大而降低，即。当相界面处的温度由于结晶潜热的释放而升高，使液相处于过冷条件时，则可能产生负的温度梯度。此时，相界面上产生的结晶潜热即可通过固相也可通过液相而散失。相界面的推移不只由固相的传热速度所控制，在这种情况下，如果部分的相界面生长凸出到前面的液相中，则能处于温度更低（即过冷度更大）的液相中，使凸出部分的生长速度增大而进一步伸向液体中。在这种情况下，液-固界面就不可能保持平面状而会形成许多伸向液体的分枝（沿一定的晶向轴），同时在这些晶枝上又可能会长出二次晶枝，在二次晶枝再长出三次晶枝，如图6.23所示。晶体的这种生长方式称为树枝生长或树枝状结晶。树枝状生长时，伸展的晶枝轴具有一定的晶体取向，这与其晶体结构类型有关，例如：




图6.23　树枝状晶体生长示意图



树枝状生长在具有粗糙界面的物质（如金属）中表现最为显著，而对于具有光滑界面的物质来说，在负的温度梯度下虽也出现树枝状生长的倾向，但往往不甚明显；而某些α值大的物质则变化不多，仍保持其小平面特征。

6.2.6　凝固理论的应用举例


1. 凝固后细晶的获得


材料的晶粒大小（或单位体积中的晶粒数）对材料的性能有重要的影响。例如金属材料，其强度、硬度和韧性都随着晶粒细化而提高，因此，控制材料的晶粒大小具有重要的实际意义。应用凝固理论可有效地控制结晶后的晶粒尺寸，达到使用的要求。这里以细化金属铸件的晶粒为目的，可采取以下几个途径：


a.
 增加过冷度
 　由约翰逊-梅尔方程可导出，在t时间内形成的晶核数P（t）与形核率N及长大速率vg
 之间的关系：



式中，k为常数，与晶核形状有关；P（t）与晶粒尺寸d成反比。由上式可知，形核率N越大，晶粒越细；晶体长大速率vg
 越大，则晶粒越粗。同一材料的N和vg
 都取决于过冷度，因，而连续长大时vg
 ∝ΔT；以螺型位错长大时，vg
 ∝（ΔT）2
 。由此可见，增加过冷度，N迅速增大，且比vg
 更快，因此，在一般凝固条件下，增加过冷度可使凝固后的晶粒细化。


b.
 形核剂的作用
 　由于实际的凝固都为非均匀形核，因此为了提高形核率，可在溶液凝固之前加入能作为非均匀形核基底的人工形核剂（也称孕育剂或变质剂）。液相中现成基底对非均匀形核的促进作用取决于接触角θ。θ角越小，形核剂对非均匀形核的作用越大。由（6.17）式cosθ=（σLW
 -σα
 W）/σα
 L可知，为了使θ角减小，应使σα
 W尽可能降低，故要求现成基底与形核晶体具有相近的结合键类型，而且与晶核相接的彼此晶面具有相似的原子配置和小的点阵错配度δ，而δ=|a-a1
 |/a，其中a为晶核的相接晶面上的原子间距，a1
 为基底相接面上的原子间距。表6.5列出了一些物质对纯铝（面心立方结构）结晶时形核的作用，可以看出这些化合物的实际形核效果与上述理论推断符合得较好。但是，也有一些研究结果表明，晶核和基底之间的点阵错配并不像上述所强调的那样重要，例如，对纯金的凝固来说，WC，ZrC，TiC，TiN等形核剂的作用较氧化钨、氧化锆、氧化钛的作用大得多，但它们的错配度相近；又如锡在金属基底上的形核率高于非金属基底，而与错配度无关，因此在生产中主要通过试验来确定有效的形核剂。


表6.5　加入不同物质对纯铝不均匀形核的影响




c.
 振动促进形核
 　实践证明，对金属溶液凝固时施加振动或搅拌作用可得到细小的晶粒。振动方式可采用机械振动、电磁振动或超声波振动等，都具有细化效果。目前的看法认为，其主要作用是振动使枝晶破碎，这些碎片又可作为结晶核心，使形核增殖。但当过冷液态金属在晶核出现之前，在正常的情况下并不凝固，可是当它受到剧烈的振动时，就会开始结晶，这是与上述形核增殖不同的机制，现在对该动力学形核的机制还不清楚。


2. 单晶的制备


单晶体对研究材料的本征特性方面具有重要的理论意义，而且在工业中的应用也日益广泛。单晶是电子元件和激光器的重要材料，金属单晶已开始应用于某些特殊要求的场合，如喷气发动机叶片等。因此，单晶制备是一项重要的技术。

单晶制备的基本要求就是防止凝固时形成许多晶核，而使凝固中只存在一个晶核，由此生长获得单晶体。下面介绍两种最基本的制备单晶的方法。


a.
 垂直提拉法
 　这是制备大单晶的主要方法，其原理如图6.24（a）所示。加热器先将坩埚中原料加热熔化，并使其温度保持在稍高于材料的熔点以上。将籽晶夹在籽晶杆上（如想使单晶按某一晶向生长，则籽晶的夹持方向应使籽晶中某一晶向与籽晶杆轴向平行）。然后将籽晶杆下降，使籽晶与液面接触，籽晶的温度在熔点以下，而液体和籽晶的固液界面处的温度恰好为材料的熔点。为了保持液体的均匀和固液界面处温度的稳定，籽晶与坩埚通常以相反的方向旋转。籽晶杆一边旋转，一边向上提拉，这样液体就以籽晶为晶核不断地结晶生长而形成单晶。半导体电子工业所需的无位错Si单晶就是采用上述方法制备的。


b.
 尖端形核法
 　图6.24（b）是尖端形核法原理图，这是在液体中利用容器的特殊形状形成一个单晶。该方法是将原料放入一个尖底的圆柱形坩埚中加热熔化，然后让坩埚缓慢地向冷却区下降，底部尖端的液体首先到达过冷状态，开始形核。恰当地控制凝固条件，就可能只形成一个晶核。随着坩埚的继续下降，晶体不断生长而获得单晶。


图6.24　单晶制备原理图



（a）垂直提拉法　（b）尖端形核法


3. 非晶态金属的制备


非晶态金属由于其结构的特殊性而使其性能不同于普通的晶态金属。它具有一系列突出的性能，如特高的强度和韧性，优异的软磁性能，高的电阻率和良好的抗蚀性等。因此，非晶态金属引起广泛的关注。

金属与非金属不同，它的熔体即使在接近凝固温度时仍然黏度很小，而且晶体结构又较简单，故在快冷时也易发生结晶。但是，近年来发现在特殊的高度冷却条件下可得到非晶态金属，它又称金属玻璃。


图6.25　液态金属凝固成晶态和非晶态的体积变化



熔液凝固成晶体或非晶体时体积的不同变化，如图6.25所示。图中Tm
 为结晶温度，Tg
 为玻璃（非晶）态温度。当液体发生结晶时，其体积发生突变，而液体转变为玻璃态时，其体积无突变而是连续地变化。材料的Tm
 -Tg
 间隔越小，越容易转变成玻璃态。如纯SiO2
 的Tm
 =1993K，Tg
 =1600K，Tm
 -Tg
 =393K；而金属的Tm
 -Tg
 间隔很大，尤其高熔点金属的间隔更大，如纯钯的Tm
 =1825K，Tg
 =550K，Tm
 -Tg
 高达1275K，故一般的冷却速度不易使金属获得非晶态。

最初，科学家应用气相沉积法把亚金属（Se，Te，P，As，Bi）制成玻璃态的薄膜。自20世纪60年代开始，发展了液态急冷方法，使冷速大于107
 ℃/s，从而能获得非晶态的合金（加入合金元素可使Tm
 降低，Tg
 提高，如上述的钯加入原子数为20%的Si后，Tm
 降至约1100K，Tg
 升至约700K）。目前应用的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，使之急冷而形成非晶态金属；后者使液态金属连续流入冷却轧辊之间而被快速冷却。这些方法能使金属玻璃生产实现工业化。

6.3　气-固相变与薄膜生长

随着气相沉积技术被广泛用于制备各种功能性薄膜材料，材料的气-固相变也日益显示出其重要性。气-固相变虽与液-固相变有诸多相似性，但其蒸发和凝聚的控制，转变产物的结构和形态均有自身的特点。本节围绕气相沉积中的气-固相变，讨论材料饱和蒸气压与温度的关系，气相沉积中两个基本过程：蒸发和凝聚（沉积）的热力学条件，凝聚过程中的形核与生长。

6.3.1　蒸气压

固相与气相形成平衡时的压强称为饱和蒸气压（简称蒸气压）。固体在等温、等压封闭容器中，因蒸发过程使气相浓度增加，而凝聚过程又使气相冷凝成固体，当这两个过程以同样速率进行时，蒸气浓度维持定值，这种动态平衡时的蒸气压就是饱和蒸气压，用pe
 表示。

气相沉积包括两个基本过程：材料在高温蒸发源上的蒸发和蒸发原子在低温的基片（承接蒸发气体原子的载片）上的凝聚。对于给定的材料，其蒸气压是随温度而变的，这一点对于理解蒸发和凝聚的热力学条件是必要的。

由热力学克拉珀龙方程可推导出材料蒸气压与温度的关系，即蒸气压方程。因凝聚相（固相或液相）的体积远小于气相的摩尔体积，故克拉珀龙方程中两相体积变化ΔV≈V气
 ，并把气相看作理想气体：pV气
 =RT，则克拉珀龙方程可简化为：

。

更进一步近似认为相变潜热ΔH与温度无关，则积分可得：



又可写成：



式中，T为热力学温度（K）；p（即pe
 ）的单位是微米汞柱（μmHg，1μmHg=0.133Pa），A和B分别为与材料性质有关的常数。表6.6是用于上式计算的A，B值。多种材料的蒸气压与温度之间的关系曲线示于图6.26，图中也标出各种材料的熔点。蒸发源加热温度的高低，会改变蒸气压的数值而直接影响到镀膜材料的蒸发速率和蒸发方式。蒸发温度过低时，材料蒸发速率低，薄膜生长速率也低，而过高的蒸发温度，不仅会导致蒸发速率过高，而且使蒸发原子相互碰撞，甚至因蒸发材料内气体迅速膨胀而形成蒸发原子飞溅。因此，确定不同材料的蒸发温度是非常重要的。通常将蒸发材料加热到其蒸气压达几Pa时的温度作为其蒸发温度。由图6.26可见，除Sr和Te等外，大部分材料的蒸发温度高于熔点。


图6.26　一些单质材料的蒸气压曲线




表6.6　一些单质材料蒸气压方程中的计算常数



6.3.2　蒸发和凝聚的热力学条件

把金属气相近似地认为是理想气体，则有

dG=-SdT+Vdp。

在恒温（dT=0）时，

，

式中，pe
 为饱和蒸气压；p为实际压强。

对于理想气体

pV=nRT，

所以

。

积分得



由（6.45）式，当p＜pe
 ，ΔG＜0，蒸发过程可以进行；当p＞pe
 ，则凝聚过程可进行。由于蒸发源处的材料在高温加热时，材料的蒸气压很高（见6.44式），真空容器中的气压远小于该材料的蒸气压，因此满足蒸发条件。当该材料的蒸发气体原子碰到低温的基片时，此时材料在基片上的蒸气压很低，真空容器中的气压远大于该材料的蒸气压，因此满足凝聚条件。

6.3.3　气体分子的平均自由程

为了满足固体材料蒸发的条件，容器中的气压应低于材料蒸气压。容器中的气压设置，还必须使蒸发材料形成的气体原子减少与容器内残余空气分子的碰撞（由此引起散射而不能直接到达基片表面），因此容器中的压强须更低，或者说需要更高的真空度，该容器也就称为真空罩。

把真空罩中的气体分子视为理想气体，由统计物理可得，气体分子的平均自由程L和气体压强p成反比，在室温时并可近似认为：

，

式中，L单位为mm；p单位为Pa。在1Pa的气压下，气体平均自由程L=6.5mm，在10-3
 Pa时，L=6500mm。

为了使蒸发材料的原子在运动到基片的途中与真空罩内的残余气体分子的碰撞率小于10%，通常要求气体分子的平均自由程大于蒸发源到基片距离的10倍。对于一般的蒸发镀膜设备（如图6.27所示），蒸发源到基片的距离小于650mm，因此真空罩内的气压要求达到10-2
 ~10-5
 Pa，视对薄膜质量要求而定。须指出的是，以上真空罩的气压指的是蒸发镀膜前真空罩的起始气压，又称背底真空。尽管蒸发镀膜时，由于处在蒸发源的材料因蒸发会造成真空罩内气压一定程度的升高，但其不会在本质上影响上述的结论。


图6.27　真空蒸发镀膜设备示意图



6.3.4　形核

材料在镀膜时，高温的蒸发原子飞向未加热的基片（室温温度），由于原子接触基片后温度急剧降低，此时气体原子的蒸气压也随之快速下降，以至真空罩中的气压远高于蒸发材料的蒸气压，气体原子将凝聚。当气体原子凝聚到某晶粒临界尺寸时，原子就可不断依附于其表面而生长。

气相凝结的晶核，其临界尺寸rc
 可与液相凝固时同样的处理。当晶核为球形时，

，

式中，σ为表面能；ΔGv
 为单位体积自由能。

值得指出的是，由于气相沉积的冷速很大，一般为107
 ~1010
 K/s，过冷度比凝固大得多，因此，气相沉积的临界晶粒尺寸很小，同时，由于气体源的热能在大的基片上快速散发，因而晶粒不易长大。室温沉积（即基片未加热）的晶粒大多为纳米尺寸晶粒，甚至为非晶，尤其是合金和高熔点化合物较易得到非晶。基片加热时沉积，晶粒才能显著长大。图6.28为Ag的室温蒸发沉积的透射电镜照片，该图清楚地显示出，随蒸发时间的增加，晶粒的长大和连续薄膜形成的过程。


图6.28　NaCl基片上沉积Ag膜的电子显微照片



气相沉积的形核率也与凝固类似，它受形核功因子和原子扩散几率因子共同影响。由于气相沉积过冷度很大，因此，形核率主要受形核功因子的影响，尤其是当基片未加热时，容易得到细晶。

6.3.5　薄膜的生长方式

薄膜生长有三种基本类型：① 三维生长（Volmer-Weber）模型；② 二维生长（Frank-Van der Merwe）模型；③ 层核生长（Stranski-Krastanov）模型，如图6.29所示。


图6.29　薄膜生长的三种类型



（a）三维生长　（b）二维生长　（c）层核生长

在三维生长模型中，薄膜的生长过程可分为形核阶段、小岛阶段、网络阶段和连续薄膜阶段（如图6.28所示）。具体过程为：吸附于基片表面的沉积原子通过在基片表面的迁移，结合形成原子团簇，甚至形成稳定的晶核。各个稳定晶核通过捕获吸附原子或直接接受入射原子，在三维方向长大而成为小岛。小岛在生长过程中相遇合并成大岛，大岛进而形成网状薄膜。网状薄膜中的沟道，通过网状薄膜的生长或新的小岛在沟道中的形成，最终沟道逐渐填满而形成连接薄膜。

在二维生长模型中，基片为单晶体，吸附原子可与晶体形成共格外延生长。共格外延生长分为同结构外延生长和异结构外延生长。所谓同结构外延生长，指的是沉积薄膜以与基片具有相同的晶格类型，在它们的特定晶面（通常是低指数的密排面）上生长。而异结构外延生长则为沉积薄膜以与基片具有不同晶格类型，在它们的特定晶面上形成共格界面生长。

以上两种生长模型的结合就是层核生长，即首先在基片表面形成1~2个原子层，这种二维结构受基片晶格强烈的影响，晶格错配导致较大的晶格畸变，尔后在其上吸附原子以三维模型生长成小岛，并最终形成连续薄膜。

除了真空蒸发镀膜外，最常用的物理气相沉积（Physical Vapor Deposition，PVD）方法是溅射镀膜。溅射过程需要在真空系统中通入少量惰性气体（如氩气），在作为阴极的溅射材料（称为靶）和作为阳极的基片之间，施加高电压使氩气形成辉光放电并产生离子（Ar+
 ），Ar+
 离子在电场中加速后轰击靶材（阴极），溅射出靶材的原子沉积到基片上形成薄膜。溅射和蒸发不同，被惰性气体离子撞击出的靶材粒子（称为溅射粒子，主要是原子，还有少量离子）的平均能量达几个电子伏特，比蒸发粒子的平均动能高得多（3000K蒸发平均动能仅为0.26eV），通过增大惰性气体离子的入射能量，可提高溅射率。但通常的溅射方法，溅射效率不高。20世纪70年代出现了磁控溅射技术，该技术可提高薄膜沉积速率，减小薄膜内气体含量和降低基片在制膜过程中的温升现象。

6.3.6　应用举例（巨磁电阻多层膜和颗粒膜）

正如我们所知，一般具有各向异性的磁性金属材料，如Fe-Ni合金，在磁场中其电阻会减小，人们把这种现象称为磁阻效应，通常用ΔR/R（R为电阻，ΔR/R=［R（H）-R（U）］/R（U），R（H）和R（U）分别为加磁场H和未加磁场下的电阻）来表示。一般说来，磁电阻变化率约为百分之几。1988年，法国巴黎大学Fert等在用溅射方法制备的Fe/Cr/Fe（铁磁/非磁/铁磁）多层膜中，观察到磁电阻变化率ΔR/R高达-50%，比一般的磁电阻大一个数量级，而且为负值，各向同性，人们把这种大的磁电阻效应称为巨磁电阻（Giant Magnetoresistance，GMR）效应。1994年，IBM公司研制出巨磁电阻效应的读出磁头，将磁盘记录密度一下提高了17倍，达到5Gbit/in2
 ，又有报道该密度为11Gbit/in2
 。

1992年，Berkowtz与Xiao等人分别发现，纳米Co粒子嵌在非磁性金属Cu基体的颗粒膜也存在巨磁电阻效应。1996年，又发现铁磁性颗粒Co（Ni）嵌在绝缘体（SiO2
 ）的颗粒膜也存在巨磁电阻效应。颗粒膜的制备比多层膜简单，磁电阻的机制比多层膜更为丰富，但磁电阻远低于多层膜（不到10%），并且需要高的外磁场才能达到饱和磁电阻，因而限制了它的应用。

6.4　高分子的结晶特征

高分子中的晶体像金属、陶瓷及低分子有机物一样，在三维方向上具有长程有序排列，因此，高分子的结晶行为在许多方面与它们具有相似性。但由于高分子是长链结构，要使高分子链的空间结构均以高度的规整性列入晶格，这比低分子要困难得多，这样，使得高分子结晶呈现出不完全性和不完善性、熔融升温和结晶速度慢等现象。本节将简要描述高分子在结晶方面与低分子的异同性。


1. 相似性


（1）晶粒尺寸受过冷度影响。结晶高分子从熔点（Tm
 ）以上冷却到熔点和玻璃化转变温度（Tg
 ）之间的任何一个温度时，都能结晶。结晶需要过冷度，并随着过冷度的增加，形核率增加。高分子从熔体（液）冷却结晶时，通常形成球晶。球晶是由多层片晶经分叉，以捆束状形式逐渐形成的，在光学显微镜下观察时，球晶以球形对称的方式生长。在生产上，通过控制冷速来控制制品中的球晶尺寸，冷速越快，过冷度越大，球晶越小，密度也越大。图6.30是一组全同立构聚丁烯-1熔体在不同冷却速度下获得的球晶偏光显微镜照片。过冷度小时形成的大球晶，其晶片较厚，晶片内部缺陷较少，但晶片之间的“联结链”少，杂质或低分子的浓度较高；相反，过冷度大时形成的小球晶，其晶片较薄，晶内缺陷较多，但晶片之间和球晶之间的“联结链”较多。“联结链”增多可提高结晶高分子的力学强度。



图6.30　全同立构聚丁烯-1熔体，在不同冷却速度下结晶得到的不同尺寸球晶的降温速率

（a）迅速淬火至室温　（b）10℃/min　（c）1℃/min

（2）高分子的结晶过程包括形核与长大两个过程。形核又分为均匀（均相）形核和非均匀（异相）形核两类。均匀形核是以熔体中的高分子链段靠热运动形成有序排列的链束为晶核；而非均匀形核则以外来的杂质、未完全熔化的残余结晶高分子、分散的小颗粒或容器的型壁为中心，吸附熔体中的高分子链作有序排列而形成晶核。

（3）非均匀形核所需的过冷度较均匀形核小。因此，形核剂能有效地提高形核率，加快高分子的结晶速度。形核剂已被广泛应用于工业生产中，来改善高分子的性能。表6.7列出了某些形核剂对尼龙6结晶速度和球晶大小的影响。由表可见，当各种形核剂的量达到1%时，不仅结晶速度提高2~3倍，而且球晶大小与结晶温度（即过冷度）无关，这一点在生产上具有重要意义。控制冷速来控制球晶大小，由于方法简便有效而在生产上常被使用。但对于厚壁制件来说，由于高分子是不良导体，从而使制件从表层到内部产生较大的温度梯度，各部分的冷速不一致，导致制件内外球晶大小不均匀而影响产品的质量。如果采用形核剂，则制件各部分温度的不均匀对结晶过程的影响不大，从而可获得球晶尺寸较均匀的制品。图6.31是在混有几根碳纤维的高分子熔体的结晶过程中拍摄的照片。由照片可清楚地看到，沿着碳纤维的球晶远比其他部位密集得多，这直接证实了形核剂的作用。


表6.7　形核剂对尼龙6结晶速度和球晶大小的影响




图6.31　碳纤维在高分子熔体结晶中的形核作用



（4）高分子的等温结晶转变量也可用阿弗拉密方程来描述。高分子熔体冷却结晶时，体积不断收缩，通常可用膨胀仪测定高分子结晶过程中的体积收缩量。如果用V0
 ，Vt
 和V∞
 分别表示高分子在起始时刻、t时刻和结晶终止时刻未结晶的质量体积，那么阿弗拉密方程为



式中，φu
 为未结晶的体积分数；k为结晶速率常数；n为阿弗拉密指数，它是与形核的机制及晶体生长方式有关的结晶参数（见表6.8）。

表6.8　形核机制和晶体生长方式不同时的阿弗拉密（Avrami）指数



	成核方式
	均相形核
	异相形核



	三维生长（块（球）状晶体）
	n=3+1=4
	n=3+0=3



	二维生长（片状晶体）
	n=2+1=3
	n=2+0=2



	一维生长（针状晶体）
	n=1+1=2
	n=1+0=1




将（6.46）式取对数，得到

lg（-lnφu
 ）=lgk+nlgt。

将lg（-lnφu
 ）对lgt作图可以得到如图6.32所示的直线。由直线的斜率和它在纵坐标上的截距可分别求得n和k值。

当（6.46）式中的时，可得



式中，t1/2
 为半结晶期，表示结晶过程进行到一半时所需的时间。（6.47）式显示出结晶速率常数的意义和采用来衡量结晶速度的依据。

阿弗拉密方程曾被用于许多高分子的结晶过程，取得了不同程度的成功，但也出现了不少偏离方程的现象，如n不等于整数或结晶后期的实验数据偏离直线等，这说明高分子的结晶过程实际上比阿弗拉密的模型复杂得多。图6.32示出了尼龙1010不同等温结晶的lg（-lnφu
 ）对lgt的图。


图6.32　尼龙1010等温结晶的lg（-lnφu
 ）-lgt图



1—189.5℃　2—190.3℃　3—191.5℃　4—193.4℃　5—195.5℃　6—197.8℃


2. 差异性


高分子结晶具有不完全性。最易结晶的聚乙烯，其最高结晶度为95%，而一般高分子大多只有50%左右。高分子结晶的不完全性及其结晶能力的大小起因于大分子链结构的特征。影响高分子结晶能力的结构因素有：

（1）链的对称性。高分子链的结构对称性越高，越容易结晶。例如，聚乙烯和聚四氟乙烯分子的主链上全部是碳原子，碳原子周围成键的都是氢原子或氟原子，对称性高，故最容易结晶，它们的结晶能力强到在任何苛刻条件下（如在液氮中骤冷）都能结晶。但将聚乙烯氯化后，由于分子链的对称性受到破坏，故结晶能力大大下降，甚至完全丧失。

（2）链的规整性。对于主链型完全是无规的，不具有对称中心的高分子，一般都失去了结晶能力。例如，自由基聚合的聚苯乙烯，聚甲基丙烯酸甲酯等就是完全不能结晶的非晶高分子。若用定向聚合的方法，使主链上的不对称中心具有规则的构型，如全同或间同立构高分子，则这种高分子将获得不同程度的结晶能力。

（3）共聚效应。两种或两种以上不同单体分子形成的高分子称为共聚物。无规共聚通常会破坏链的对称性和规整性，从而使结晶能力降低甚至丧失殆尽。但是，如果两种共聚单元的均聚物（均聚物是由一种单体生成的高分子）有相同类型的结晶结构，那么共聚物也能结晶。嵌段共聚物的各嵌段基本上保持着相对的独立性，能结晶的嵌段将形成自己的晶区，如聚酯-聚丁二烯-聚酯嵌段共聚物，聚酯段仍可较好地结晶。

（4）链的柔顺性。链的柔顺性是结晶时链段向结晶表面扩散和排列所必需的，因此，使链柔顺性降低的结构因素，均会影响高分子的结晶能力。例如，聚乙烯的主链柔顺性很好，如果含苯环后使聚对苯二甲酸乙二醇酯链的柔顺性降低，则结晶能力显著减弱。又如，支化破坏链的对称性和规整性，交联大大限制了链的活动性，这些都使高分子的结晶能力降低。

结晶高分子与低分子另一个差异是熔融过程中通常出现升温现象（边熔融边升温）。图6.33（a），（b）分别示出了结晶高分子和低分子熔融过程质量体积-温度曲线。由图可知，结晶高分子的熔融过程与低分子没有本质上的差异，热力学函数（如质量体积、比热容等）发生突变，只是程度上有差异，这一过程不像低分子那样发生在0.2℃狭窄的温度范围，而存在一个较宽的熔融温度范围，这个温度范围称为熔限。在这个温度范围内，发生熔融升温的现象，这不像低分子那样几乎在液、固两相热力学平衡的恒温下结晶。这种熔融升温现象的产生是高分子结晶速度慢所致，而通常的降温速度难以使高分子中的链段充分扩散来结晶出较完善的晶体。而这些晶体在通常的升温速度下，比较不完善的晶体（晶片厚度薄，而且缺陷多）将在较低的温度下熔融，而比较完善的晶体需要在较高的温度下才能熔融，因而在通常的升温速度下，便会出现较宽的熔融温度。若在缓慢的升温条件下，如每升温1℃，恒温保持24h，直到体积不再改变后测定质量体积（对于金属测量，升温速度可高达每分钟0.5~0.15℃）。所得结果表明，结晶高分子的熔融过程十分接近跃变过程（如图6.34所示），熔融过程可发生在3~4℃较窄的温度范围内，而且在熔融过程的终点处，曲线出现明显的转折，可以此转折点来确定高分子的熔点。在缓冷条件下使熔限变窄的原因可解释为：不完善晶体在较低的温度下被破坏后，有足够的时间通过再结晶形成更完善和更稳定的晶体，这样所有较完善的晶体在较高的温度下和较窄的温度范围内被熔融。由热力学方法可导出熔点和晶片厚度之间的关系：



式中，l为晶片厚度；Tm，l
 和Tm，∞
 分别表示晶片厚度为l和∞时的熔点；ΔH为单位体积结晶高分子的熔融热；σe
 为比表面能。显然，l越小，则Tm，l
 越低。当l→∞时，熔点达到极限值Tm，∞
 ，即平衡熔点。由此可见，熔限（Tm，∞
 -Tm，l
 ）范围的变化程度与晶片厚度有关。表6.9列出了聚乙烯具有不同晶片厚度时的熔点值，一般认为聚乙烯的Tm，∞
 为145℃。


	
	



	图6.33　结晶高聚物熔融过程质量体积（V）-温度（T）曲线（a）与低分子（b）的比较
	图6.34　聚己二酸癸二酯的质量体积-温度曲线





表6.9　聚乙烯晶片厚度与熔点数据





第7章　二元系相图和合金的凝固与制备原理

在实际工业中，广泛使用的不是前述的单组元材料，而是由二组元及多组元组成的多元系材料。多组元的加入，使材料的凝固过程和凝固产物趋于复杂，这为材料性能的多变性及其选择提供了契机。在多元系中，二元系是最基本的，也是目前研究最充分的体系。二元系相图是研究二元体系在热力学平衡条件下，相与温度、成分之间关系的有力工具，它已在金属、陶瓷，以及高分子材料中得到广泛的应用。由于金属合金熔液黏度小、易流动，因此常可直接凝固成所需的零部件，或者把合金熔液浇注成锭子，然后热压开坯，再通过热加工或冷加工等工序制成产品。而陶瓷熔液黏度高、流动性差，所以陶瓷产品较少是由熔液直接凝固而成的，通常由粉末烧结制得。高分子合金可通过物理（机械）或化学共混制得，由熔融（液）状态直接成型或挤压成型。

本章将简单描述二元相图的表示和测定方法，复习相图热力学的基本要点，着重对不同类型的相图特点及其相应的组织进行分析，也涉及合金铸件的组织与缺陷，最后对高分子合金进行简单介绍。

7.1　相图的表示和测定方法

二元系比单元系多一个组元，它有成分的变化，若同时考虑成分、温度和压力，则二元相图必为三维立体相图。鉴于三坐标立体图的复杂性，并在研究中体系处于一个大气压的状态下，因此，二元相图仅考虑体系在成分和温度两个变量下的热力学平衡状态。二元相图的横坐标表示成分，纵坐标表示温度。如果体系由A，B两组元组成，横坐标一端为组元A，而另一端表示组元B，那么体系中任意两组元不同配比的成分均可在横坐标上找到相应的点。

二元相图中的成分按现在国家标准有两种表示方法：质量分数（w）和摩尔分数（x）。若A，B组元为单质，两者换算如下：



式中，wA
 ，wB
 分别为A，B组元的质量分数；ArA
 ，ArB
 分别为组元A，B的相对原子质量；xA
 ，xB
 分别为组元A，B的摩尔分数，并且wA
 +wB
 =1（或100%），xA
 +xB
 =1（或100%）。

若二元相图中的组元A和B为化合物，则以组元A（或B）化合物的相对分子质量MrA
 （或MrB
 ）取代（7.2）式中组元A（或B）的相对原子质量ArA
 （或ArB
 ），以组元A（或B）化合物的分子质量分数来表示（7.2）式中对应组元的原子质量分数，可得到化合物的摩尔分数表达式。这种摩尔分数表达方式在陶瓷二元相图和高分子二元相图中较普遍使用。

本教材中二元相图的成分，若未给出具体的说明，均以质量分数示之。

二元相图是根据各种成分材料的临界点绘制的，临界点表示物质结构状态发生本质变化的相变点。测定材料临界点有动态法和静态法两种方法，如前者有热分析法、膨胀法、电阻法等；后者有金相法、X射线结构分析等。相图的精确测定必须由多种方法配合使用。下面介绍用热分析法测量临界点来绘制二元相图的过程。

现以Cu-Ni二元合金为例。先配制一系列含Ni量不同的Cu-Ni合金，测出它们从液态到室温的冷却曲线，得到各临界点。图7.1（a）给出纯铜，w（Ni）为30%，50%，70%的Cu-Ni合金及纯Ni的冷却曲线。由图可见，纯组元Cu和Ni的冷却曲线相似，都有一个水平台，表示其凝固在恒温下进行，凝固温度分别为1083℃和1452℃。其他3条二元合金曲线不出现水平台，而为二次转折，温度较高的转折点（临界点）表示凝固的开始温度，而温度较低的转折点对应凝固的终结温度。这说明3个合金的凝固与纯金属不同，是在一定温度范围内进行的。将这些与临界点对应的温度和成分分别标在二元相图的纵坐标和横坐标上，每个临界点在二元相图中对应一个点，再将凝固的开始温度点和终结温度点分别连接起来，就得到图7.1（b）所示的Cu-Ni二元相图。由凝固开始温度连接起来的相界线称为液相线，由凝固终结温度连接起来的相界线称为固相线。为了精确测定相变的临界点，用热分析法测定时必须非常缓慢冷却，以达到热力学的平衡条件，一般控制在每分钟0.5~0.15℃之内。


图7.1　用热分析法建立Cu-Ni相图



（a）冷却曲线　（b）相图

相图中由相界线划分出来的区域称为相区，表明在此范围内存在的平衡相类型和数目。在二元相图中有单相区和两相区。根据相律可知，在单相区内，f=2-1+1=2，说明合金在此相区范围内，可独立改变温度和成分而保持原状态。若在两相区内，f=1，这说明温度和成分中只有一个独立变量，即在此相区内任意改变温度，则成分随之而变，不能独立变化；反之亦然。若在合金中有三相共存，则f=0，说明此时三个平衡相的成分和温度都固定不变，属恒温转变，故在相图上表示为水平线，这称为三相平衡水平线，如陶瓷材料中Al2
 O3
 -ZrO2
 二元相图中的水平线（见图7.2），它表示了w（ZrO2
 ）=42.6%的液相在1710°C同时结晶出Al2
 O3
 固相和ZrO2
 固相，三相在此温度共存。由相律可知，二元系最多只能三相共存。


图7.2　Al2
 O3
 -ZrO2
 系相图



7.2　相图热力学的基本要点

相图通常是通过大量的实验测定后绘制出来的，但由于各种原因，可能使相图中的某些相区难以测定，或者使相图的测定存在误差。为此，需要应用相图热力学知识来计算相图，计算机的问世使这方面的工作得到长足的发展，但相图的热力学计算不是本节的学习目的。本节的主要目的是应用相图的热力学的基本原理来分析相图。在材料热力学课程中已详细地学习了相图热力学的基本知识，本节将对此进行扼要的小结，以作本章相关内容的提示。

7.2.1　固溶体的自由能-成分曲线

利用固溶体的准化学模型可以计算固溶体的自由能。固溶体准化学模型只考虑最近邻原子间的键能，因此对混合焓ΔHm
 作近似处理。若假定固溶体的溶剂原子和溶质原子半径相同，两者的晶体结构也相同，而且无限互溶，由此可得组元混合前后的体积不变，即混合后的体积变化ΔVm
 =0。除此以外，准化学模型只考虑两种组元不同排列方式产生的混合熵，而不考虑温度引起的振动熵。由此可得固溶体的自由能



式中，xA
 和xB
 分别表示A，B组元的摩尔分数；分别表示A，B组元在T（K）温度时的摩尔自由能；R是气体常数；而Ω为相互作用参数，其表达式为：



式中，NA
 为阿伏加德罗常数；z为配位数；eAA
 ，eBB
 和eAB
 分别为A-A，B-B，A-B对组元的结合能。

由（7.3）式可知，固溶体的自由能G是G°，ΔHm
 和-TΔSm
 三项的综合结果，是成分（摩尔分数x）的函数，因此可按三种不同的Ω情况，分别作出任意给定温度下的固溶体自由能-成分曲线，如图7.3所示。

图7.3（a）是Ω＜0的情况。在整个成分范围内，曲线为U形，只有一个最小值，其曲率均为正值。

图7.3（b）是Ω=0的情况，曲线也是U形的。

图7.3（c）是Ω＞0的情况。自由能-成分曲线有两个最小值，即E和F。在拐点和r之间的成分内，曲率，故曲线为∩形；在E和F之间成分范围内的体系，都分解成两个成分不同的固溶体，即固溶体有一定的溶混间隙。关于这一点将在7.3.4节中给予分析。


图7.3　固溶体的自由能-成分曲线示意图



（a）Ω＜0　（b）Ω=0　（c）Ω＞0

相互作用参数的不同，导致自由能-成分曲线的差异，其物理意义为：

当Ω＜0，由（7.4）式可知，即eAB
 ＜（eAA
 +eBB
 ）/2时，A-B对的能量低于A-A和B-B对的平均能量，所以固溶体的A，B组元互相吸引，形成短程有序分布，在极端情况下会形成长程有序，此时ΔHm
 ＜0。

当Ω=0，即eAB
 =（eAA
 +eBB
 ）/2时，A-B对的能量等于A-A和B-B对的平均能量，组元的配置是随机的，这种固溶体称为理想固溶体，此时ΔHm
 =0。

当Ω＞0，即eAB
 ＞（eAA
 +eBB
 ）/2时，A-B对的能量高于A-A和B-B对的平均能量，意味着A-B对结合不稳定，A，B组元倾向于分别聚集起来，形成偏聚状态，此时ΔHm
 ＞0。

7.2.2　多相平衡的公切线原理

在任意一相的吉布斯自由能-成分曲线上每一点的切线，其两端分别与纵坐标相截，与A组元的截距表示A组元在固溶体成分为切点成分时的化学势μA
 ；而与B组元的截距表示B组元在固溶体成分为切点成分时的化学势μB
 。在二元系中，当两相（例如为固相α和固相β）平衡时，热力学条件为，即两组元分别在两相中的化学势相等，因此，两相平衡时的成分由两相自由能-成分曲线的公切线所确定，如图7.4所示。


图7.4　两相平衡的自由能曲线



由图可知，



式中，，根据上述相平衡条件，可得两者切线斜率相等。对于二元系，在特定温度下可出现三相平衡，如出现α，β和γ三相平衡，其热力学条件为，根据上述分析可知，三相的切线斜率相等，即为它们的公切线，其切点所示的成分分别表示α，β，γ三相平衡时的成分，切线与A，B组元轴相交的截距就是A，B组元在该条件下的化学势，如图7.5所示。


图7.5　二元系中三相平衡时的自由能-成分曲线



7.2.3　混合物的自由能和杠杆法则

设由A，B两组元所形成的α和β两相，它们物质的量和摩尔吉布斯自由能分别为n1
 摩尔，n2
 摩尔和Gm1
 ，Gm2
 。又设α和β两相中含B组元的摩尔分数分别为x1
 和x2
 ，则混合物中B组元的摩尔分数

，

而混合物的摩尔吉布斯自由能

，

由上两式可得



上式表明，混合物的摩尔吉布斯自由能Gm
 应和两组成相α和β的摩尔吉布斯自由能Gm1
 和Gm2
 在同一直线上，并且x位于x1
 和x2
 之间。该直线即为α相和β相平衡时的共切线，如图7.6所示。


图7.6　混合物的自由能



当二元系的成分x≤x1
 时，α固溶体的摩尔吉布斯自由能低于β固溶体，故α相为稳定相，即体系处于单相α状态；当x≥x2
 时，β相的摩尔吉布斯自由能低于α相，则体系处于单相β状态；当x1
 ＜x＜x2
 时，共切线上表示混合物的摩尔吉布斯自由能低于α相或β相的摩尔吉布斯自由能，故α和β两相混合（共存）时体系能量最低。两平衡相共存时，多相的成分是切点所对应的成分x1
 和x2
 ，即固定不变。此时，可导出：



（7.7）式称为杠杆法则，在α和β两相共存时，可用杠杆法则求出两相的相对量，α相的相对量为，β相的相对量为，两相的相对量随体系的成分x而变。

7.2.4　从自由能-成分曲线推测相图

根据公切线原理可求出体系在某一温度下平衡相的成分。因此，根据二元系的不同温度下的自由能-成分曲线可画出二元系相图。图7.7表示由T1
 ，T2
 ，T3
 ，T4
 及T5
 温度下液相（L）和固相（S）的自由能-成分曲线求得的A，B两组元完全互溶相图。图7.8表示了由上述5个不同温度下L，α和β相的自由能-成分曲线求得的A，B两组元形成共晶系相图。图7.9、图7.10和图7.11分别示出包晶相图、溶混间隙相图和形成化合物相图与自由能-成分曲线的关系。


图7.7　由一系列自由能曲线求得的两组元互相完全溶解相图




图7.8　由一系列自由能曲线求得的两组元组成共晶系相图




图7.9　包晶相图与自由能的关系




图7.10　溶混间隙相图与自由能的关系



（图中：（a）~（e）表示吉布斯自由能系列曲线。这些曲线与（f）所示的相图相对应。）

（a）T=T1
 　（b）T=T2
 　（c）T=T3
 　（d）T=T4
 　（e）T=T5
 　（f）相图


图7.11　形成化合物的相图与自由能的关系



7.2.5　二元相图的几何规律

根据热力学的基本原理，可导出相图应遵循的一些几何规律，由此能帮助我们理解相图的构成，并判断所测定的相图可能出现的错误。

（1）相图中所有的线条都代表发生相转变的温度和平衡相的成分，所以相界线是相平衡的体现，平衡相成分必须沿着相界线随温度而变化。

（2）两个单相区之间必定有一个由该两相组成的两相区把它们分开，而不能以一条线接界。两个两相区必须以单相区或三相水平线隔开。也就是说，在二元相图中，相邻相区的相数差为1（点接触情况除外），这个规则称为相区接触法则。

（3）二元相图中的三相平衡必为一条水平线，它表示恒温反应。在这条水平线上存在三个表示平衡相的成分点，其中两点应在水平线的两端，另一点在端点之间。水平线的上下方分别与三个两相区相接。

（4）当两相区与单相区的分界线与三相等温线相交，则分界线的延长线应进入另一两相区内，而不会进入单相区内。

7.3　二元相图分析

本节以匀晶、共晶和包晶3种基本相图为主要研究对象，深入讨论二元系的凝固过程及得到的组织，使我们对二元系在平衡凝固和非平衡凝固下的成分与组织的关系有较系统的认识。除此以外，对二元相图中的溶混间隙和相应的调幅分解进行了分析。最后，对其他二元系相图作介绍，并对二元相图的分析方法进行小结。

7.3.1　匀晶相图和固溶体凝固


1. 匀晶相图


由液相结晶出单相固溶体的过程称为匀晶转变，绝大多数的二元相图都包括匀晶转变部分。有些二元合金，如Cu-Ni，Au-Ag，Au-Pt等只发生匀晶转变；有些二元陶瓷如NiO-CoO，CoO-MgO，NiO-MgO等也只发生匀晶转变。在两个金属组元之间形成合金时，要能无限互溶必须服从以下条件：两者的晶体结构相同，原子尺寸相近，尺寸差小于15%。另外，两者有相同的原子价和相似的电负性。这一适用于合金固溶体的规则，也基本适用于以离子晶体化合物为组元的固溶体形成，只是上述规则中以离子半径替代了原子半径。例如，NiO和MgO之间能无限互溶，正是因为两者的晶体结构都是NaCl型的，Ni2+
 和Mg2+
 的离子半径分别为0.069nm和0.066nm，十分接近，两者的原子价又相同。而CaO和MgO之间不能无限互溶，虽然两者晶体结构和原子价均相同，但Ca2+
 的离子半径太大，为0.099nm。Cu-Ni和NiO-MgO二元匀晶相图分别示于图7.12和图7.13中。


	
	



	图7.12　Cu-Ni相图
	图7.13　NiO-MgO相图




匀晶相图还可有其他形式，如Au-Cu，Fe-Co等在相图上具有极小点，而在Pb-Tl等相图上具有极大点，两种类型相图分别如图7.14（a）和（b）所示。对应于极大点和极小点的合金，由于液、固两相的成分相同，此时用来确定体系状态的变量数应去掉一个，于是自由度f=c-p+1=1-2+1=0，即恒温转变。


图7.14　具有极小点与极大点的相图



（a）具有极小点　（b）具有极大点


2. 固溶体的平衡凝固


平衡凝固是指凝固过程中的每个阶段都能达到平衡，即在相变过程中有充分的时间进行组元间的扩散，以达到平衡相的成分，现以w（Ni）为30%的Cu-Ni合金（见图7.12）为例来描述平衡凝固过程。

液态合金自高温A点冷却，当冷却到与液相线相交的B点（t1
 =1245℃）后开始结晶，固相的成分可由联结线（tie line）BC与固相线的交点C标出，此时含Ni量约为41%。由此表明，成分为B的液相和成分为C的固相在此温度形成两相平衡。为了在液相内形成结晶核心，需要作表面功，同时在合金系中形成晶核的成分与原合金的成分不同，存在一定的自由能差，所以需要有一定的过冷度。因此，合金需略低于t1
 温度时才产生固相的形核和长大过程，此时结晶出来的固溶体成分接近于C。随温度继续降低，固相成分沿固相线变化，液相成分沿液相线变化。当冷却到t2
 温度（1220℃）时，由联结线EF（水平线）与液、固相线相交点可知，液相线成分为E，w（Ni）约为24%，而固相线成分为F，w（Ni）约为36%。由杠杆法则可算出，此时液、固两相的相对量各为50%。当冷却到t3
 温度（1210℃）时，固溶体的成分即为原合金成分（w（Ni）为30%），它和最后一滴液体（成分为G）形成平衡。当温度略低于t3
 温度时，这最后一滴液体也结晶成固溶体。合金凝固完毕后，得到的是单相均匀固溶体。该合金整个凝固过程中的组织变化示于图7.15中。


图7.15　Cu-Ni固溶体平衡凝固时组织变化示意图



固溶体的凝固过程与纯金属一样，也包括形核与长大两个阶段，但由于合金中存在第二组元，使其凝固过程较纯金属复杂。例如，合金结晶出的固相成分与液态合金不同，所以形核时除需要能量起伏外还需要一定的成分起伏。另外，固溶体的凝固在一个温度区间内进行，这时液、固两相的成分随温度下降不断地发生变化，因此，这种凝固过程必然依赖两组元原子的扩散。需要着重指出的是，在每一温度下，平衡凝固实质上包括三个过程：① 液相内的扩散过程。② 固相的继续长大。③ 固相内的扩散过程。

现以上述合金从t1
 至t2
 温度的平衡凝固为例，由图7.16具体描述之。图中L和S分别表示液相和固相，而wL
 和wS
 分别表示在相界面上液、固两相的成分，这瞬时建立起来的平衡成分是由t2
 温度时液、固相线对应成分所决定的。z表示与初始凝固端的距离。液相中结晶出固相后，固相周围液相的含Ni量就会降低至wL
 ，而远离这部分固相的液相仍保持原来的成分。液相中由于存在浓度梯度就会引起组元的扩散，在扩散的同时，固相继续长大，这两个过程一直进行到所有液相的成分w（Ni）=24%为止；同理，在固相中也存在浓度梯度，在上述过程中也要引起扩散，只是在固相内原子扩散速率较液相内慢得多，要使固相成分均为wS
 ，需要较长的时间。


图7.16　平衡凝固的三个过程



在凝固时，每一个晶核形成一颗晶粒，由于在每一温度下扩散充分进行，晶粒内的成分是均匀一致的，因此，平衡凝固得到的固溶体显微组织和纯金属相同，除了晶界外，晶粒之间和晶粒内部的成分却是相同的。


3. 固溶体的非平衡凝固


固溶体的凝固依赖组元的扩散，要达到平衡凝固，必须有足够的时间使扩散充分进行。但在工业生产中，合金溶液浇涛后的冷却速度较快，在每一温度下不能保持足够的扩散时间，使凝固过程偏离了平衡条件，这称为非平衡凝固。

在非平衡凝固中，液、固两相的成分将偏离平衡相图中的液相线和固相线。由于固相内组元扩散较液相内组元扩散慢得多，故偏离固相线的程度就大得多，这成为非平衡凝固过程中的主要矛盾。图7.17（a）是非平衡凝固时液、固两相成分变化的示意图。合金I在t1
 温度时首先结晶出成分为α1
 的固相，因其含铜量远低于合金的原始成分，故与之相邻的液相含铜量势必升高至L1
 。随后冷却到t2
 温度，固相的平衡成分应为α2
 ，液相成分则改变至L2
 。但由于冷却较快，液相和固相，尤其是固相中的扩散不充分，其内部成分仍低于α2
 ，甚至保留为α1
 ，从而出现成分不匀现象。此时，整个结晶固体的平均成分α′2
 应在α1
 和α2
 之间，而整个液体的平均成分L′2
 应在L1
 和L2
 之间。再继续冷却到t3
 温度，结晶后的固体平衡成分应变为α3
 ，液相成分变为L3
 ，同样因扩散不充分而达不到平衡凝固成分，固相的实际成分为α1
 ，α2
 和α3
 的平均值α′3
 ；液相的实际成分则是L1
 ，L2
 和L3
 的平均值L′3
 。合金冷却到t4
 温度才凝固结束。此时固相的平均成分从α′3
 变到α′4
 ，即原合金的成分。若把每一温度下的固相和液相的平均成分点连接起来，则分别得到图7.17（a）中的虚线α1
 α′2
 α′3
 α′4
 和L1
 L′2
 L′3
 L′4
 ，它们分别称为固相平均成分线和液相平均成分线。液、固两相的成分及组织变化如图7.17（b）所示。



图7.17　固溶体在非平衡凝固时液、固两相的成分变化及组织变化示意图

从上述对非平衡凝固过程的分析得到如下几点结论：

（1）固相平均成分线和液相平均成分线与固相线和液相线不同，它们和冷却速度有关，冷却速度越快，它们偏离固、液相线越严重；反之，冷却速度越慢，它们越接近固、液相线，表明冷却速度越接近平衡冷却条件。

（2）先结晶部分总是富高熔点组元（Ni），后结晶的部分是富低熔点组元（Cu）。

（3）非平衡凝固总是导致凝固终结温度低于平衡凝固时的终结温度。

固溶体通常以树枝状生长方式结晶，非平衡凝固导致先结晶的枝干和后结晶的枝间的成分不同，故称为枝晶偏析。由于一个树枝晶是由一个核心结晶而成的，故枝晶偏析属于晶内偏析。图7.18是Cu-Ni合金的铸态组织，树枝晶形貌的显示是由于枝干和枝间的成分差异引起浸蚀后颜色的深浅不同所致。如用电子探针测定，可以得出枝干是富镍的（不易浸蚀而呈白色）；分枝之间是富铜的（易受浸蚀而呈黑色）。固溶体在非平衡凝固条件下产生上述的枝晶偏析是一种普遍现象。


图7.18　Cu-Ni合金的铸态组织（树枝晶）



枝晶偏析是非平衡凝固的产物，在热力学上是不稳定的，通过“均匀化退火”或称“扩散退火”，即在固相线以下较高的温度（要确保不能出现液相，否则会使合金“过烧”）经过长时间的保温使原子扩散充分，使之转变为平衡组织。图7.19是经扩散退火后的Cu-Ni合金的显微组织，树枝状形态已消失，由电子探针微区分析的结果也证实了枝晶偏析已消除。


图7.19　经扩散退火后的Cu-Ni合金的显微组织



7.3.2　共晶相图及其合金凝固


1. 共晶相图


组成共晶相图的两组元，在液态可无限互溶，而固态只能部分互溶，甚至完全不溶。两组元的混合使合金的熔点比各组元低，因此，液相线从两端纯组元向中间凹下，两条液相线的交点所对应的温度称为共晶温度。在该温度下，液相通过共晶凝固同时结晶出两个固相，这样两相的混合物称为共晶组织或共晶体。

图7.20所示的Pb-Sn相图是一个典型的二元共晶相图。具有该类相图的合金还有Al-Si，Pb-Sb，Pb-Sn，Ag-Cu等。共晶合金在铸造工业中是非常重要的，其原因在于它有一些特殊的性质：①比纯组元熔点低，简化了熔化和铸造的操作；②共晶合金比纯金属有更好的流动性，其在凝固之中防止阻碍液体流动的枝晶形成，从而改善了铸造性能；③恒温转变（无凝固温度范围）减少了铸造缺陷，如偏聚和缩孔；④共晶凝固可获得多种形态的显微组织，尤其是规则排列的层状或杆状共晶组织，可能成为优异性能的原位复合材料（in-situ composite）。


图7.20　Pb-Sn相图



在图7.20中，Pb的熔点（tA
 ）是327.5℃，Sn的熔点（tB
 ）是231.9℃。两条液相线交于E点，该共晶温度为183℃。图中α是Sn溶于以Pb为基的固溶体，β是Pb溶于以Sn为基的固溶体。液相线tA
 E和tB
 E分别表示α相和β相结晶的开始温度，而tA
 M和tB
 N分别表示α相和β相结晶的终结温度。MEN水平线表示L，α，β三相共存的温度和各相的成分，该水平线称为共晶线。共晶线显示出成分为E的液相LE
 在该温度将同时结晶出成分为M的固相αM
 和成分为N的固相βN
 ，（αM
 +βN
 ）两相混合组织称为共晶组织，该共晶反应可写成：

LE
 →αM
 +βN


根据相律，在二元系中，三相共存时，自由度为零，共晶转变是恒温转变，故是一条水平线。图中MF和NG线分别为α固溶体和β固溶体的饱和溶解度曲线，它们分别表示α和β固溶体的溶解度随温度降低而减小的变化。

在图7.20中，相平衡线把相图划分为3个单相区：L，α，β；3个两相区：L+α，L+β，α+β；而L相区在共晶线上部的中间，α相区和β相区分别位于共晶线的两端。


2. 共晶合金的平衡凝固及其组织


现以Pb-Sn合金为例，分别讨论各种典型成分合金的平衡凝固及其显微组织。


a.
 w（Sn）＜19%的合金
 　由图7.20可见，当w（Sn）=10%的Pb-Sn的合金由液相缓冷至t1
 （图中标为1）温度时，从液相中开始结晶出α固溶体。随着温度的降低，初生α固溶体的量随之增多，液相量减少，液相和固相的成分分别沿tA
 E液相线和tA
 M固相线变化。当冷却到t2
 温度时，合金凝固结束，全部转变为单相α固溶体。这一结晶过程与匀晶相图中的平衡转变相同。在t2
 至t3
 温度之间，α固溶体不发生任何变化。当温度冷却到t3
 以下时，Sn在α固溶体中呈过饱和状态，因此，多余的Sn以β固溶体的形式从α固溶体中析出，称为次生β固溶体，用βⅡ
 表示，以区别于从液相中直接结晶出的初生β固溶体。次生β固溶体通常优先沿初生α相的晶界或晶内的缺陷处析出。随着温度的继续降低，βⅡ
 不断增多，而α和βⅡ
 相的平衡成分将分别沿MF和NG溶解度曲线变化。正如前已指出，两相区内的相对量，例如L+α两相区中L和α的相对量，α+β两相区中的α和β的相对量，均可由杠杆法则确定。

图7.21为w（Sn）=10%的Pb-Sn合金平衡凝固过程示意图。所有成分位于M和F点之间的合金，平衡凝固过程却与上述合金相似，凝固至室温后的平衡组织均为α+βⅡ
 ，只是两相的相对量不同而已。而成分位于N和G点之间的合金，平衡凝固过程与上述合金基本相似，但凝固后的平衡组织为β+αⅡ
 。


图7.21　w（Sn）=10%的Pb-Sn合金平衡凝固示意图




b.
 共晶合金
 　w（Sn）=61.9%的合金为共晶合金（见图7.20）。该合金从液态缓冷至183℃时，液相LE
 同时结晶出α和β两种固溶体，这一过程在恒温下进行，直至凝固结束。此时结晶出的共晶体中的α和β相的相对量可用杠杆法则计算，在共晶线下方两相区（α+β）中画联结线，其长度可近似为MN，则有



继续冷却时，共晶体中α相和β相将各自沿MF和NG溶解度曲线变化而改变其固溶度，从α和β中分别析出βⅡ
 和αⅡ
 。由于共晶体中析出的次生相常与共晶体中同类相结合在一起，所以在显微镜下难以分别出来。图7.22显示出该共晶合金呈片层交替分布的室温组织（经φ（HNO3
 ）为4%硝酸酒精浸蚀），黑色为α相，白色为β相。该合金的平衡凝固过程示于图7.23中。


图7.22　Pb-Sn共晶组织　250×




图7.23　Pb-Sn共晶合金平衡凝固过程示意图




c.
 亚共晶合金
 　在图7.20中，成分位于M，E两点之间的合金称为亚共晶合金，因为它的成分低于共晶成分而只有部分液相可结晶成共晶体。现以w（Sn）=50%的Pb-Sn合金为例，分析其平衡凝固过程（见图7.24）。


图7.24　亚共晶合金的平衡凝固示意图



该合金缓冷至t1
 和t2
 温度之间时，初生α相以匀晶转变方式不断地从液相中析出，随着温度的下降，α相的成分沿tA
 M固相线变化，而液相的成分沿tA
 E液相线变化。当温度降至t2
 温度时，剩余的液相成分到达E点，此时发生共晶转变，形成共晶体。共晶转变结束后，此时合金的平衡组织为初生α固溶体和共晶体（α+β）组成，可简写成α+（α+β）。初生相α（或称先共晶体α）和共晶体（α+β）具有不同的显微形态而成为不同的组织。两种组织相对含量，也称组织组成体相对量，也可用杠杆法则计算，即在共晶线上方两相区（L+α）中画联结线，其长度可近似为ME，则用质量分数表示两种组织的相对含量：



上述的计算表明，w（Sn）=50%的Pb-Sn合金在共晶反应结束后，初生相α占28%，共晶体（α+β）占72%。上述两种组织是由α相和β相组成的，故称两者为组成相。在共晶反应结束后，组成相α和β的相对量分别为：



注意：上式计算中的α组成相包括初生相α和共晶体中的α相。由上述计算可知，不同成分的亚共晶合金，经共晶转变后的组织均为α+（α+β）。但随成分的不同，具有两种组织的相对量不同，越接近共晶成分E的亚共晶合金，共晶体越多，反之，成分越接近α相成分M点，则初生α相越多。上述分析强调了运用杠杆法则计算组织组成体相对量和组成相的相对量的方法，关键在于联结线所应画的位置。组织不仅反映相的结构差异，而且反映相的形态不同。

在t2
 温度以下，合金继续冷却时，由于固溶体溶解度随之减小，βⅡ
 将从初生相α和共晶体中的α相内析出，而αⅡ
 从共晶体中的β相中析出，直至室温，此时室温组织应为：α初
 +（α+β）+αⅡ
 +βⅡ
 ，但由于αⅡ
 和βⅡ
 析出量不多，除了在初生相α固溶体中可能看到βⅡ
 外，共晶组织的特征保持不变，故室温组织通常可写为α初
 +（α+β）+βⅡ
 ，甚至可写为α初
 +（α+β）。

图7.25是Pb-Sn亚共晶合金经φ（HNO3
 ）为4%硝酸酒精浸蚀后显示的室温组织，暗黑色树枝状晶为初生相α固溶体，其中的白点为βⅡ
 ，而黑白相间者为（α+β）共晶体。


图7.25　Pb-Sn亚共晶组织　200×




d.
 过共晶合金
 　成分位于E，N两点之间的合金称为过共晶合金。其平衡凝固过程及平衡组织与亚共晶合金相似，只是初生相为β固溶体而不是α固溶体。室温时的组织为β初
 +（α+β），见图7.26。



图7.26　过共晶Pb-Sn合金的显微组织β初晶呈一个一个椭圆形分布在合金组织中，黑色物为Pb-Sn共晶　200×

根据对上述不同成分合金的组织分析表明，尽管不同成分的合金具有不同的显微组织，但在室温下，F-G范围内的合金组织均由α和β两个基本相构成。所以，两相合金的显微组织实际上是通过组成相的不同形态，以及其数量、大小和分布等形式体现出来的，由此得到不同性能的合金。


3. 共晶合金的非平衡凝固



a.
 伪共晶
 　在平衡凝固条件下，只有共晶成分的合金才能得到全部的共晶组织。然而在非平衡凝固条件下，某些亚共晶或过共晶成分的合金也能得全部的共晶组织，这种由非共晶成分的合金所得到的共晶组织称为伪共晶。

对于具有共晶转变的合金，当合金熔液过冷到两条液相线的延长线所包围的影线区（见图7.27）时，就可得到共晶组织，而在影线区外，则是共晶体加树枝晶的显微组织，影线区称为伪共晶区或配对区。随着过冷度的增加，伪共晶区也扩大。

伪共晶区在相图中的配置对于不同合金可能有很大的差别。若当合金中两组元熔点相近时，伪共晶区一般呈图7.27中的对称分布；若合金中两组元熔点相差很大时，则伪共晶区将偏向高熔点组元一侧，如图7.28所示的Al-Si合金的伪共晶区那样。一般认为其原因是，由于共晶中两组成相的成分与液态合金不同，它们的形核和生长都需要两组元的扩散，而以低熔点为基的组成相与液态合金成分差别较小，则通过扩散而能达到该组成相的成分就较容易，其结晶速度较大，所以，在共晶点偏于低熔点相时，为了满足两组成相形成对扩散的要求，伪共晶区的位置必须偏向高熔点相一侧。

知道伪共晶区在相图中的位置和大小，对于正确解释合金非平衡组织的形成是极其重要的。伪共晶区在相图中的配置通常是通过实验测定的。但定性知道伪共晶区在相图分布的规律，就可能解释用平衡相图方法无法解释的异常现象。例如在Al-Si合金中，共晶成分的Al-Si合金在快冷条件下得到的组织不是共晶组织，而是亚共晶组织；而过共晶成分的合金则可能得到共晶组织或亚共晶组织，这种异常现象通过图7.28所示的伪共晶区的配置就不难解释了。


	
	



	图7.27　共晶系合金的不平衡凝固
	图7.28　Al-Si合金的伪共晶区





图7.29　w（Cu）为4%的Al-Cu合金的离异共晶组织　300×




b.
 非平衡共晶组织
 　某些合金在平衡凝固条件下获得单相固溶体，在快冷时可能出现少量的非平衡共晶体，如图7.27中a点以左或c点以右的合金。图中合金Ⅱ在非平衡凝固条件下，固溶体呈枝晶偏析，其平均浓度将偏离相图中固相线所示的成分。图7.27中虚线表示快冷时的固相平均成分线。该合金冷却到固相线时还未结晶完毕，仍剩下少量液体。待其继续冷却到共晶温度时，剩余液相的成分达到共晶成分而发生共晶转变，由此产生的非平衡共晶组织分布在α相晶界和枝晶间，这些均是最后凝固处。非平衡共晶组织的出现将严重影响材料的性能，应该消除之。这种非平衡共晶组织在热力学上是不稳定的，可在稍低于共晶温度下进行扩散退火，来消除非平衡共晶组织和固溶体的枝晶偏析，得到均匀单相α固溶体组织。由于非平衡共晶体数量较少，通常共晶体中的α相依附于初生α相生长，将共晶体中另一相β推到最后凝固的晶界处，从而使共晶体两组成相间的组织特征消失，这种两相分离的共晶体称为离异共晶。例如，w（Cu）=4%的Al-Cu合金，在铸造状态下，非平衡共晶体中的α固溶体有可能依附在初生相α上生长，剩下共晶体中的另一相CuAl2
 则分布在晶界或枝晶间而得到离异共晶，如图7.29所示。

应当指出，离异共晶可通过非平衡凝固得到，也可能在平衡凝固条件下获得。例如，靠近固溶度极限的亚共晶或过共晶合金，如图7.27中a点右边附近或c点左边附近的合金，它们的特点是初生相很多，共晶量很少，因而可能出现离异共晶。

7.3.3　包晶相图及其合金凝固


1. 包晶相图


组成包晶相图的两组元，在液态可无限互溶，而在固态只能部分互溶。在二元相图中，包晶转变就是已结晶的固相与剩余液相反应形成另一固相的恒温转变。具有包晶转变的二元合金有Fe-C，Cu-Zn，Ag-Sn，Ag-Pt等。

图7.30所示的Pt-Ag相图是具有包晶转变相图中的典型代表。图中ACB是液相线，AD，PB是固相线，DE是Ag在Pt为基的α固溶体的溶解度曲线，PF是Pt在Ag为基的β固溶体的溶解度曲线。水平线DPC是包晶转变线，成分在DC范围内的合金在该温度都将发生包晶转变：

LC
 +αD
 →βP


包晶反应是恒温转变，图中P点称为包晶点。


图7.30　Pt-Ag合金相图




2. 包晶合金的凝固及其平衡组织



a.
 w（Ag）为42.4%的Pt-Ag合金（合金Ⅰ）
 　由图7.30可知，合金自高温液态冷至t1
 温度时与液相线相交，开始结晶出初生相α。在继续冷却的过程中，α固相量逐渐增多，液相量不断减少，α相和液相的成分分别沿固相线AD和液相线AC变化。当温度降至包晶反应温度1186℃时，合金中初生相α的成分达到D点，液相成分达到C点。在开始进行包晶反应时的两相的相对量可由杠杆法则求出：



式中，w（L）和w（α）分别表示液相和固相在包晶反应时的质量分数。包晶转变结束后，液相和α相反应正好全部转变为β固溶体。

随着温度继续下降，由于Pt在β相中的溶解度随温度降低而沿PF线减小，因此将不断从β固溶体中析出αⅡ
 。于是该合金的室温平衡组织为β+αⅡ
 ，凝固过程如图7.31所示。


图7.31　合金Ⅱ的平衡凝固示意图




图7.32　包晶反应时原子迁移示意图



在大多数情况下，由包晶反应所形成的β相倾向于依附初生相α的表面形核，以降低形核功，并消耗液相和α相而生长。当α相被新生的β相包围以后，α相就不能直接与液相L接触。由图7.30可知，液相中的Ag含量较β相高，而β相的Ag含量又比α相高，因此，液相中Ag原子不断通过β相向α相扩散，而α相的Pt原子以反方向通过β相向液相中扩散，这一过程示于图7.32中。这样，β相同时向液相和α相方向生长，直至把液相和α相全部吞食为止。由于β相是在包围初生相α，并使之与液相隔开的形式下生长的，故称之为包晶反应。

也有少数情况，比如α-β间表面能很大，或过冷度较大，β相可能不依赖初生相α形核，而是在液相L中直接形核，并在生长过程中L，α，β三者始终互相接触，以至通过L和α的直接反应来生成β相。显然，这种方式的包晶反应速度比上述方式的包晶反应速度快得多。


b.
 42.4%＜w（Ag）＜66.3%的Pt-Ag（合金Ⅱ）
 　合金Ⅱ缓冷至包晶转变前的结晶过程与上述包晶成分合金相同，由于合金Ⅱ中的液相的相对量大于包晶转变所需的相对量，所以包晶转变后，剩余的液相在继续冷却过程中，将按匀晶转变方式继续结晶出β相，其成分沿CB液相线变化，而β相的成分沿PB线变化，直至t3
 温度全部凝固结束，β相成分为原合金成分。在t3
 至t4
 温度之间，单相β无任何变化。在t4
 温度以下，随着温度下降，将从β相中不断地析出αⅡ
 。因此，该合金的室温平衡组织为β+αⅡ
 。图7.33显示出该合金Ⅱ的平衡凝固过程。


图7.33　合金Ⅱ的平衡凝固示意图




c.
 10.5%＜w（Ag）＜42.4%的Pt-Ag合金（合金Ⅲ）
 　合金Ⅲ在包晶反应前的结晶情况与上述情况相似。包晶转变前合金中α相的相对量大于包晶反应所需的量，所以在包晶反应后，除了新形成的β相外，还有剩余的α相存在。包晶温度以下，β相中将析出αⅡ
 ，而α相中析出βⅡ
 ，因此该合金的室温平衡组织为α+β+αⅡ
 +βⅡ
 ，图7.34是合金Ⅲ的平衡凝固示意图。


图7.34　合金Ⅲ的平衡凝固示意图




3. 包晶合金的非平衡凝固


如前所述，包晶转变的产物β相包围着初生相α，使液相与α相隔开，阻止了液相和α相中原子之间直接地相互扩散，而必须通过β相，这就导致了包晶转变的速度往往是极缓慢的，显然，影响包晶转变能否进行完全的主要矛盾是所形成新相β内的扩散速率。

实际生产中的冷速较快，包晶反应所依赖的固体中原子扩散往往不能充分进行，导致包晶反应的不完全性，即在低于包晶温度下，将同时存在参与转变的液相和α相，其中液相在继续冷却过程可能直接结晶出β相或参与其他反应，而α相仍保留在β相的芯部，形成包晶反应的非平衡组织。例如，w（Cu）为35%的Sn-Cu合金冷却到415℃时发生L+ε→η的包晶转变，如图7.35（a）所示，剩余的液相L冷至227℃又发生共晶转变，所以最终的平衡组织为η+（η+Sn）。而实际的非平衡组织（见图7.35（b））却保留相当数量的初生相ε（灰色），包围它的是η相（白色），而外面则是黑色的共晶组织。


图7.35　Cu-Sn合金部分相图（a）及其不平衡组织（b）




图7.36　因快冷而可能发生的包晶反应示意图



另外，某些原来不发生包晶反应的合金，如图7.36中的合金Ⅰ，在快冷条件下，由于初生相α凝固时存在枝晶偏析而使剩余的L和α相发生包晶反应，所以出现了某些平衡状态下不应出现的相。

应该指出，上述包晶反应不完全性主要与新相β包围α相的生长方式有关。因此，当某些合金（如Al-Mn）的包晶相单独在液相中形核和长大时，其包晶转变可迅速完成。包晶反应的不完全性，特别容易在那些包晶转变温度较低或原子扩散速率小的合金中出现。

与非平衡共晶组织一样，包晶转变产生的非平衡组织也可通过扩散退火消除。

7.3.4　溶混间隙相图与调幅分解

在不少的二元合金相图中有溶混间隙（miscibility gap），如Cu-Pb，Cu-Ni，Au-Ni，Cu-Mn和二元陶瓷合金中的NiO-CoO，SiO2
 -Al2
 O3
 等。图7.10（f）中的溶混间隙显示了两种液相不相混溶性。溶混间隙也可出现在某一单相固溶区内，表示该单相固溶区在溶混间隙内将分解为成分不同而结构相同的二相。总之，溶混间隙转变可写成L→L1
 +L2
 ，或α→α1
 +α2
 ，后者在转变成二相中，其转变方式可有两种：一种是通常的形核长大方式，需要克服形核能垒；另一种是通过没有形核阶段的不稳定分解，称为调幅分解（spinodal decomposition）。

在相图热力学一节中，已说明了组元相互作用参数Ω的物理意义，其中当Ω＞0，表示A，B组元倾向于分别聚集，形成偏聚状态。在Ω＞0时的自由能-成分曲线中有两个极小值和两个拐点。在两个拐点之间的成分范围内，。根据不同温度下自由能-成分曲线中两个极小值对应的成分，可画出溶混间隙曲线（如图7.10（f）中的实线），而由拐点对应的成分可确定拐点迹线（在相图中一般不画出来）。

从自由能-成分曲线可知，在两个极小值之间为热力学不稳定区，该区域的任一成分的固溶体相都会分解成为两个成分分别对应于两个极小值的相，但是在拐点迹线内和在拐点迹线外的溶混间隙区，分解方式是不同的，前者是自发地分离成为两种成分不同的固相，而后者则须克服新相形成的能垒，先形核然后长大。

对于在溶混间隙中拐点迹线内发生调幅分解的原因，可从经调幅分解前后自由能的变化ΔG来解释。设母相的成分为x，分解的两个相成分为x+Δx及x-Δx，则

ΔG=Gα1
 +α2

 -Gα
 。

对上式用二阶泰勒级数展开，可得



由于上式中（Δx）2
 恒为正，所以当，即ΔG为正值。任意小的成分起伏（Δx），都使体系自由能增高，这表明了在拐点迹线以外的溶混间隙区内的母相要分离成成分不同的两相，必须克服新相形成的能垒。但在拐点迹线以内的溶混间隙区，由于，即ΔG＜0，由此表明：在此范围内，任意小的成分起伏Δx都能使体系自由能下降，从而使母相不稳定，进行无热力学能垒的调幅分解，由上坡扩散使成分起伏增大，从而直接导致新相的形成，即发生调幅分解。

7.3.5　其他类型的二元相图


1. 具有化合物的二元相图


在某些二元系中，可形成一个或几个化合物，由于它们位于相图中间，故又称中间相。根据化合物的稳定性，可分为稳定化合物和不稳定化合物。所谓稳定化合物是指有确定的熔点，可熔化成与固态相同成分液体的那类化合物；而不稳定化合物不能熔化成与固态相同成分的液体，当加热到一定温度时它会发生分解，转变为两个相。现举例说明两种类型化合物在相图中的特征。


a.
 形成稳定化合物的相图
 　没有溶解度的化合物在相图中是一条垂线，可把它看作为一个独立组元而把相图分为两个独立部分。图7.37是Mg-Si相图，在w（Si）为36.6%时形成稳定化合物Mg2
 Si。它具有确定的熔点（1087℃），熔化后的Si含量不变。所以可把稳定化合物Mg2
 Si看作一个独立组元，把Mg-Si相图分成Mg-Mg2
 Si和Mg2
 Si-Si两个独立二元相图进行分析。如果所形成的化合物对组元有一定的溶解度，即形成以化合物为基的固溶体，则化合物在相图中有一定的成分范围，如图7.38所示的Cd-Sb相图。图中稳定化合物β相有一定的成分范围，若以该化合物熔点（456℃）对应的成分向横坐标作垂线（如图中虚线），则该垂线可把相图分成两个独立的相图。形成稳定化合物的二元系很多，如其他合金系Cu-Mg，Fe-P，Mn-Si，Ag-Sr等，陶瓷系有Na2
 SiO3
 -SiO2
 ，BeO-Al2
 O3
 ，SiO2
 -MgO等。


图7.37　Mg-Si相图




图7.38　Cd-Sb相图




b.
 形成不稳定化合物的相图
 　图7.39是具有形成不稳定化合物（KNa2
 ）的K-Na合金相图，当w（Na）=54.4%的K-Na合金所形成的不稳定化合物被加热到6.9℃，便会分解为成分与之不同的液相和Na晶体，实际上它是由包晶转变L+Na→KNa2
 得到的。同样，不稳定化合物也可能有一定的溶解度，则在相图上为一个相区。值得注意的是，不稳定化合物无论是处于一条垂线上或存在于具有一定溶解度的相区中，均不能作为组元而将整个相图划分为两部分。具有不稳定化合物的其他二元合金相图有Al-Mn，Be-Ce，Mn-P等，二元陶瓷相图有SiO2
 -MgO，ZrO2
 -CaO，BaO-TiO2
 等。


图7.39　K-Na相图




2. 具有偏晶转变的相图


偏晶转变是由一个液相L1
 分解为一个固相和另一成分的液相L2
 的恒温转变。图7.40是Cu-Pb二元相图，在955℃发生偏晶转变：



图中的955℃等温线称为偏晶线，w（Pb）=36%的成分点称为偏晶点。326℃等温线为共晶线，由于共晶点w（Pb）为99.94%，很接近纯Pb组元，在该比例相图中无法标出。具有偏晶转变的二元系有Cu-S，Mn-Pb，Cu-O等。


图7.40　Cu-Pb相图




3. 具有合晶转变的相图


具有这类转变的合金很少，如Na-Zn，K-Zn等。

合金转变是由两个成分不同的液相L1
 和L2
 相互作用形成一个固相，其示意图如7.41所示，在asb温度发生合晶转变：




图7.41　具有合晶转变的相图




4. 具有熔晶转变的相图


图7.42是具有熔晶转变的Fe-B二元相图。含微量硼的Fe-B合金在1381℃时进行了由一个固相恒温分解为一个液相和另一个固相，即



这种转变称为熔晶转变。具有熔晶转变的合金也很少，Fe-S，Cu-Sb等合金系具有熔晶转变。


图7.42　Fe-B相图




5. 具有固态转变的二元相图



a.
 具有固溶体多晶型转变的相图
 　当体系中组元具有同素（分）异构转变时，则形成的固溶体常常有多晶型转变，或称多形性转变。图7.43为Fe-Ti二元相图。Fe和Ti在固态均发生同素异构转变，故相图在近钛一边有β相（体心立方）→α相（密排六方）的固溶体多晶型转变；而在近铁的一边有α（或δ）→γ→α的固溶体多晶型转变。


图7.43　Fe-Ti合金相图




b.
 具有共析转变的相图
 　共析转变的形式类似共晶转变，是一个固相在恒温下转变为另外两个固相。如图7.44所示的Cu-Sn相图中γ为Cu3
 Sn，δ为Cu31
 Sn8
 ，ε为Cu3
 Sn，ζ为Cu20
 Sn6
 ，η和η′为Cu6
 Sn5
 ，它们都溶有一定的组元。该相图存在4个共析恒温转变：




c.
 具有包析转变的相图
 　包析转变相似于包晶转变，为一个固相与另一个固相反应形成第三个固相的恒温转变。如图7.44的Cu-Sn合金相图中，有两个包析转变：




d.
 具有脱溶过程的相图
 　固溶体常因温度降低而溶解度减小，析出第二相。如图7.44的Cu-Sn相图中，α固溶体在350℃时具有最大的溶解度：w（Sn）为11.0%，随着温度降低，溶解度不断减小，冷至室温时α固溶体几乎不固溶Sn，因此，在350℃以下α固溶体在降温过程中要不断地析出ε相（Cu3
 Sn），这个过程称为脱溶过程。


图7.44　Cu-Sn相图




e.
 具有有序-无序转变的相图
 　有些合金在一定成分和一定温度范围内会发生有序-无序转变。一级相变的无序固溶体转变为有序固溶体时，相图上两个单相区之间应有两相区隔开，如图7.45所示的Cu-Au相图，w（Au）为50.8%的Cu-Au合金，在390℃以上为无序固溶体，而在390℃以下形成有序固溶体α′（AuCu3
 ），除此以外，α″1
 （AuCuⅠ），α″2
 （AuCuⅡ）和α （Au3
 Cu）也是有序固溶体。二级相变的无序固溶体转变为有序固溶体，则两个固溶体之间没有两相区间隔，而用一条虚线或细直线表示，如图7.44的Cu-Sn相图中，η→η′的无序-有序转变仅用一条细直线隔开，但也有人认为，该转变属一级相变，两者之间应有两相区隔开。所谓一级相变，就是新、旧两相的化学势相等，但化学势的一次偏导数不等的相变；而二级相变定义为相变时两相化学势相等，一次偏导数也相等，但二次偏导数不等。可以证明：在二元系中，如果是二级相变，则两个单相区之间只被一条单线所隔开，即在任一平衡温度和浓度下，两平衡相的成分相同。


图7.45　Cu-Au相图




f.
 具有固溶体形成中间相转变的相图
 　某些合金所形成的中间相并不是像前述的由两组元的作用直接得到的，而是由固溶体转变的中间相。图7.46是Fe-Cr二元相图。当w（Cr）为46%的α固溶体将在821℃发生α→σ的转变，则σ相是以金属间化合物FeCr为基的固溶体。


图7.46　Fe-Cr相图




g.
 具有磁性转变的相图
 　磁性转变属于二级相变，固溶体或纯组元在高温时为顺磁性，在Tc
 温度以下呈铁磁性，Tc
 温度称为居里温度，在相图上一般以虚线表示，如图7.46所示。

7.3.6　复杂二元相图的分析方法

复杂二元相图都是由前述的基本相图组合而成的，只要掌握各类相图的特点和转变规律，就能化繁为简。一般的分析方法如下：

（1）先看相图中是否存在稳定化合物，如有，则以这些化合物为界，把相图分成几个区域进行分析。

（2）根据相区接触法则，区别各相区。

（3）找出三相共存水平线，分析这些恒温转变的类型。表7.1列出了二元系各类三相恒温转变的图型，可借此有助于分析。


表7.1　二元系各类恒温转变图型



（4）应用相图分析具体合金随温度改变而发生的相转变和组织变化规律。在单相区，该相的成分与原合金相同；在两相区，不同温度下两相成分分别沿其相界线而变化。根据所研究的温度画出联结线，其两端分别与两条相界相交，由此根据杠杆法则可求出两相的相对量。三相共存时，三个相的成分是固定的，可用杠杆法则求出恒温转变后组成相的相对量。

（5）在应用相图分析实际情况时，切记：相图只给出体系在平衡条件下存在的相和相对量，并不能表示出相的形状、大小和分布；相图只表示平衡状态的情况，而实际生产条件下合金和陶瓷很少能达到平衡状态，因此要特别重视它们在非平衡条件下可能出现的相和组织。尤其是陶瓷，其熔体的黏度较合金大，组元的扩散比合金慢，因此，许多陶瓷凝固后极易形成非晶体或亚稳相。

（6）由于某种原因相图的建立可能存在误差和错误，则可用相律来判断。实际研究中的合金，其原材料的纯度与相图中的不同，这也会影响分析结果的准确性。

7.3.7　根据相图推测合金的性能

合金的性能很大程度上取决于组元的特性及其所形成的合金相的性质和相对量，借助相图所反映出的这些特性和参量来判定合金的使用性能（如力学和物理性能等）和工艺性能（如铸造性能，压力加工性能，热处理性能等），对于实际生产有一定的借鉴作用。


1. 根据相图判断合金的使用性能


图7.47表示出几类基本型二元合金相图与合金力学性能和物理性能之间的关系。由图可见，形成两相机械混合物的合金，其性能是两组成相性能的平均值，即性能与成分呈线性关系。固溶体的性能随合金成分呈曲线变化。当形成稳定化合物（中间相）时，其性能在曲线上出现奇点。另外，在形成机械混合物的合金中，各相的分散度对组织敏感的性能有较大的影响。例如，共晶成分及接近共晶成分的合金，通常组成相细小分散，则其强度、硬度可提高，如图中虚线所示。


图7.47　相图与合金硬度、强度及电导率之间的关系




2. 根据相图判别合金的工艺性能


图7.48表示了相图与合金铸造性能的关系。由于共晶合金的熔点低，并且是恒温转变，熔液的流动性好，凝固后容易形成集中缩孔，合金致密，因此，铸造合金宜选择接近共晶成分的合金。固溶体合金的流动性差，不如共晶合金和纯金属，而且液相线与固相线间隔越大，即结晶温度范围越大，树枝晶易粗大，对合金流动性妨碍严重，由此导致分散缩孔多，合金不致密，而且偏析严重，同时，先后结晶区域容易形成成分的偏析。


图7.48　合金的流动性、缩孔性质与相图之间的关系



压力加工性能好的合金通常是单相固溶体，因为固溶体的强度低，塑性好，变形均匀；而两相混合物，由于它们的强度不同，变形不均匀，变形大时，两相的界面也易开裂，尤其是存在的脆性中间相对压力加工更为不利，因此，需要压力加工的合金通常是取单相固溶体或接近单相固溶体且只含少量第二相的合金。

借助相图能判断合金热处理的可能性。相图中没有固态相变的合金只能进行消除枝晶偏析的扩散退火，不能进行其他热处理；具有同素异构转变的合金可以通过再结晶退火和正火热处理来细化晶粒；具有溶解度变化的合金可通过时效处理方法来强化合金；某些具有共析转变的合金，如Fe-C合金中的各种碳钢，先经加热形成固溶体γ相，然后快冷（淬火），则共析转变将被抑制而发生性质不同的非平衡转变，由此获得性能不同的组织。

7.3.8　二元相图实例分析

SiO2
 -Al2
 O3
 系和Fe-C系分别是陶瓷和合金中最重要的两个二元系，现以它们的相图作为实例进行分析。


1. SiO2
 -Al2
 O3
 系的组织与性能


图7.49是Al2
 O3
 -SiO2
 二元相图，它对陶瓷和耐火材料的研究是十分重要的。从1909年公布第一张Al2
 O3
 -SiO2
 相图起，已发表了十几张有关的不同相图，争论的焦点是中间相莫来石（Mullite）是稳定化合物还是非稳定化合物，莫来石的成分是否固定，后一问题得到了统一，即莫来石的成分是不固定的，它的w（Al2
 O3
 ）在72%~78%之间波动，相当于分子式3Al2
 O3
 -2SiO2
 与2Al2
 O3
 ·SiO2
 之间，因而在相图中有一个固溶范围。


图7.49　SiO2
 -Al2
 O3
 系相图



SiO2
 -Al2
 O3
 系相图中有三个化合物，均属复杂结构。组元α-Al2
 O3
 （又称刚玉）属菱方点阵；组元SiO2
 随多晶型的变化具有多种点阵类型（见表7.2）；中间相莫来石为单斜点阵。


表7.2　SiO2
 的同分异构形态



在相图中有两个三相恒温转变，一个是在1587℃发生的共晶转变：L→SiO2
 +莫来石；另一个是在1828℃发生的包晶转变：L+Al2
 O3
 →莫来石。在相图富SiO2
 一侧出现亚稳的溶混间隙，在该区内两相将通过调幅分解的方式自动分离，或通过形核长大的方式进行分离。在含有SiO2
 的体系中，大多会出现这种亚稳态的两相分离。


a.
 w（Al2
 O3
 ）＜10%的陶瓷（亚共晶）
 　w（Al2
 O3
 ）小于10%的SiO2
 -Al2
 O3
 的陶瓷熔液冷至液相线温度，开始以匀晶方式结晶出SiO2
 （方石英），随着温度的降低，SiO2
 含量增多，而液相中的Al2
 O3
 含量也不断增多。当温度降至1587℃时，液相的成分达到共晶成分——w（Al2
 O3
 ）为10%，发生共晶反应，生成由SiO2
 和莫来石机械混合的共晶体。共晶反应结束后的组织为初生相方石英和共晶体。随着温度继续下降，初生相SiO2
 和共晶体中的SiO2
 均将发生同分异构转变，在1470℃通过重建型转变成为高温鳞石英，然后，在867℃再通过重建型转变成为高温石英，最终，在573℃通过位移型转变成为低温石英。由于结构转变通过重建型方式是极其缓慢的，因此在共晶反应后的冷却过程中，高温方石英在200~270℃通过位移型转变成为低温方石英，也可能高温方石英先通过重建型转变成为高温鳞石英（在某些相图已标出），随后在160℃通过位移型转变成为中间型鳞石英，最终在105℃通过位移型转变成为低温鳞石英。SiO2
 在室温时是低温方石英、低温鳞石英还是低温石英，这取决于冷却速度和是否外加溶剂促进重建型转变。在共晶反应结束后的冷却过程中，由于SiO2
 和莫来石几乎不相互溶，两者没有脱溶现象。


b.
 w（Al2
 O3
 ）=10%的陶瓷（共晶）
 　共晶成分w（Al2
 O3
 ）=10%的熔液在1587℃时发生共晶反应，生成共晶体：SiO2
 +莫来石，共晶体中两组成相的相对量可由杠杆法则计算得到：



共晶转变结束后，SiO2
 将视不同的冷却速度从高温方石英转变成三种低温石英中的一种。


c.
 10%＜w（Al2
 O3
 ）＜55%的陶瓷（过共晶）
 　该成分内的陶瓷溶液冷却至液相线温度，开始按匀晶方式结晶出莫来石。随着温度下降，莫来石含量增多，溶液中的Al2
 O3
 含量减少，其成分沿液相线变化。当温度降至1587℃时，液相成分达到共晶成分，发生共晶转变。共晶反应结束后的组织为莫来石和共晶体。在此成分范围内，初生相莫来石的最大相对量

。

同样，从共晶反应后，共晶体中的SiO2
 要发生同分异构转变。


d.
 55%＜w（Al2
 O3
 ）＜72%的陶瓷
 　该成分内的陶瓷熔液冷却至液相线温度，先按匀晶方式结晶出Al2
 O3
 ，随着温度的降低，Al2
 O3
 含量增多，液相量减少。当温度降至1828℃时，则发生包晶反应：L+Al2
 O3
 →莫来石。包晶反应结束后，初生相Al2
 O3
 耗尽，但尚有液相剩余。液相继续按匀晶方式结晶出莫来石，它们和包晶反应生成的莫来石结合在一起。随之液相的成分按液相线变化，最终在1587℃，当w（Al2
 O3
 ）为10%时，则发生共晶转变，生成共晶体。共晶反应后的组织为莫来石和共晶体。


e.
 72%＜w（Al2
 O3
 ）＜78%的陶瓷
 　该成分内的陶瓷熔液冷却，至液相线温度将结晶出Al2
 O3
 ，随温度继续冷却至1828℃时发生包晶反应。如果取包晶相成分w（Al2
 O3
 ）为75%的陶瓷，则包晶反应所需的液相和Al2
 O3
 的相对量分别为：



包晶反应结束后，进入莫来石单相区，冷至室温仍为单相莫来石。


f.
 w（Al2
 O3
 ）＞78%的陶瓷
 　该成分内的陶瓷熔液冷至液相线将结晶出Al2
 O3
 ，随温度降至1828°C时发生包晶反应。包晶反应结束后，液相耗尽，但尚有部分的初生相Al2
 O3
 ，故此时的组织为初生相Al2
 O3
 和包晶产物莫来石。随温度降至室温，由于莫来石和Al2
 O3
 均无溶解度变化，故室温组织仍为上述包晶反应后的组织。

在SiO2
 -Al2
 O3
 二元系中，不同的Al2
 O3
 含量对应常用的几种耐火材料制品。硅砖的质量分数w（Al2
 O3
 ）为0.2%~1.0%，黏土砖为35%~50%，高铝砖为60%~90%。

硅砖主要用途作为平炉的炉顶砖，常用的炉内温度为1625~1650℃。由相图可知，在这个温度范围，实际上砖的一部分处于液态，对硅砖的寿命不利。由于这个原因，现可通过用特殊的原料或选择较好的处理方法制成氧化铝含量较低的高硅砖，来提高硅砖的使用温度和寿命。

耐火黏土砖在1587℃以下时，由平衡相莫来石和二氧化硅组成。两相的相对量随耐火黏土砖中Al2
 O3
 的含量而变化，砖的性能也相应地变化。温度超过1600℃将出现大量液相，故黏土砖不适于高于此温度时使用。

当w（Al2
 O3
 ）大于10%时的耐火材料，将随Al2
 O3
 含量增大而使其耐高温性能提高。耐火砖完全由莫来石或莫来石和氧化铝组成，故其耐火性能得到显著的改善。使用纯氧化铝可获得最高的耐火温度。烧结Al2
 O3
 用作实验室器皿，熔铸Al2
 O3
 用作玻璃池窑耐火材料。


2. 铁碳合金的组织及其性能



a.
 Fe-Fe3
 C相图
 　碳钢和铸铁是最为广泛使用的金属材料，铁碳相图是研究钢铁材料的组织、性能及其热加工和热处理工艺的重要工具。

碳在钢铁中可以有四种形式存在：碳原子溶于α-Fe形成的固溶体，称为铁素体（体心立方结构）；或溶于γ-Fe形成的固溶体，称为奥氏体（面心立方结构）；或与铁原子形成复杂结构的化合物Fe3
 C（正交点阵），称为渗碳体；碳也可能以游离态石墨（六方结构）稳定相存在。在通常情况下，铁碳合金是按Fe-Fe3
 C系进行转变的，其中Fe3
 C是亚稳相，在一定条件下可以分解为铁和石墨，即Fe3
 C→3Fe+C（石墨）。因此，铁碳相图可有两种形式：Fe-Fe3
 C相图和Fe-C相图，为了便于使用，通常将两者画在一起，称为铁碳双重相图，如图7.50所示。


图7.50　Fe-Fe3
 C相图



在Fe-Fe3
 C相图中，存在3个三相恒温转变，即在1495℃发生的包晶转变：LB
 +δH
 →γJ
 转变产物是奥氏体；在1148℃发生的共晶转变：Lc
 →γE
 +Fe3
 C，转变产物是奥氏体和渗碳体的机械混合物，称为莱氏体；在727℃发生的共析转变：γs
 →αp
 +Fe3
 C，转变产物是铁素体与渗碳体的机械混合物，称为珠光体。共析转变温度常标为A1
 温度。

此外，在Fe-Fe3
 C相图中还有3条重要的固态转变线：

（1）GS线——奥氏体中开始析出铁素体（降温时）或铁素体全部溶入奥氏体（升温时）的转变线，常称此温度为A3
 温度。

（2）ES线——碳在奥氏体中的溶解度曲线。此温度常称Ac
 m温度。低于此温度时，奥氏体中将析出渗碳体，称为二次渗碳体，用Fe3
 CⅡ
 表示，以区别于从液体中经CD线结晶出的一次渗碳体Fe3
 CⅠ
 。

（3）PQ线——碳在铁素体中的溶解度曲线。在727℃时，碳在铁素体中的最大w（C）为0.0218%，因此，铁素体从727℃冷却时也会析出极少量的渗碳体，以三次渗碳体Fe3
 CⅢ
 称之，以区别上述两种情况产生的渗碳体。

图中770℃的水平线表示铁素体的磁性转变温度，常称为A2
 温度。230℃的水平线表示渗碳体的磁性转变。


b.
 典型铁碳合金的平衡组织
 　铁碳合金通常可按含碳量及其室温平衡组织分为三大类：工业纯铁、碳钢和铸铁。碳钢和铸铁是按有无共晶转变来区分的，无共晶转变即无莱氏体的合金，称为碳钢。在碳钢中，又分为亚共析钢、共析钢及过共析钢，有共晶转变的称为铸铁。

根据Fe-Fe3
 C相图中获得的不同组织特征，将铁碳合金按含碳量划分为7种类型，如图7.51所示。


图7.51　典型铁碳合金冷却时的组织转变过程分析



铁碳合金按含碳量划分为下列7种类型：

① 工业纯铁，w（C）＜0.0218%；

② 共析钢，w（C）=0.77%；

③ 亚共析钢，0.0218%＜w（C）＜0.77%；

④ 过共析钢，0.77%＜w（C）＜2.11%；

⑤ 共晶白口铸铁，w（C）=4.30%；

⑥ 亚共晶白口铸铁，2.11%＜w（C）＜4.30%；

⑦ 过共晶白口铸铁，4.30%＜w（C）＜6.69%。

现对每种类型选择一个合金来分析其平衡凝固时的转变过程和室温组织。

（1）w（C）=0.01%的合金（工业纯铁）。此合金在相图的位置见图7.51中①。合金熔液冷至1~2点之间，由匀晶转变L→δ结晶出δ固溶体。2~3点之间为单相固溶体δ。它继续在3~4点冷却则发生多晶型转变δ→γ，奥氏相不断在δ相的晶界上形核并长大，直至4点结束，合金全部为单相奥氏体，并保持到5点温度以上。冷至5~6点间又发生多晶型转变γ→α，变为铁素体。其同样在奥氏体晶界上优先形核并长大，并保持到7点温度以上。当温度降至7点以下，将从铁素体中析出三次渗碳体Fe3
 CⅢ
 。工业纯铁的室温组织如图7.52所示。


图7.52　工业纯铁的显微组织　300×



（2）w（C）=0.77%的合金（共析钢）。此合金在相图的位置见图7.51中②。合金熔液在1~2点按匀晶转变结晶出奥氏体。在2点凝固结束后全部转变成单相奥氏体，并使这一状态保持到3点温度以上。当温度冷至3点温度（727℃）时，发生共析转变γ0
 .77→α0
 .0218+Fe3
 C，转变结束后奥氏体全部转变为珠光体，它是铁素体与渗碳体的层片交替重叠的混合物。珠光体中的渗碳体称为共析渗碳体。当温度继续降低时，从铁素体中析出的少量Fe3
 CⅢ
 与共析渗碳体长在一起无法辨认，其室温组织如图7.53所示。


图7.53　光学显微镜下观察的珠光体组织　600×



在室温下，珠光体中铁素体与渗碳体的相对量可用杠杆法则求得：




图7.54　在透射电镜下观察的珠光体组织（塑料一级复型）　8000×



上式中的w（C）=0.0008%为铁素体在室温时的碳溶解度极限。图7.53所示的珠光体中，白色片状是铁素体，黑色薄片是渗碳体，这种黑白衬度是由于金相浸蚀剂对铁素体、渗碳体及两者相界面浸蚀的速度不同所致，渗碳体不易浸蚀而凸出，其两侧的相界面在光学显微镜下无法分辨而合为一条黑线，因Fe3
 C细薄而被黑线所掩盖。用比光学显微镜分辨率高得多的透射电镜观察珠光体组织，组成相α和Fe3
 C并没有黑白之分，渗碳体的形态和层片宽度都很清晰，如图7.54所示。

在共析转变开始时，珠光体的组成相中任意一相——铁素体或渗碳体优先在奥氏体晶界上形核并以薄片形态长大，通常情况下，渗碳体作为领先相在奥氏体晶界上形核并长大，导致其周围奥氏体中贫碳，有利于铁素体晶核在渗碳体两侧形成，这样就形成了由铁素体和渗碳体组成的珠光体晶核。由于铁素体对碳的溶解度有限，它的形成使原溶在奥氏体中的碳绝大部分被排挤到附近未转变的奥氏体中和晶界上，因此，当这些地方的碳的质量分数到达一定程度（6.69%）时，又出现第二层渗碳体，这样的过程继续交替地进行，便形成珠光体领域，或称珠光体群。在生长着的珠光体领域和未转变的奥氏体之间的界面上，也可以与原珠光体领域不同位向的形核生长出珠光体领域，或者在晶界上长出新的珠光体领域，直至各个珠光体领域彼此相碰，奥氏体完全消失为止。同一珠光体领域中的层片方向一致，铁素体和渗碳体具有一定的晶体学位向关系：



另外，珠光体的层片间距随冷却速度增大而减小，珠光体层片越细，其强度越高，韧性和塑性也越好。

如果层片状珠光体经适当退火处理，那么共析渗碳体可在铁素体的基体上呈球状分布，称为球状（或粒状）珠光体，如图7.55所示。球状珠光体的强度比层片状珠光体低，但塑性、韧性比其好。


图7.55　球状珠光体　400×



（3）w（C）=0.40%的合金（亚共析钢）。此合金在图7.51中③的位置上。合金在1~2点间按匀晶转变结晶出δ固溶体。冷却至2点（1495℃），发生包晶反应：L0
 .53+δ0
 .09→γ0
 .17。由于合金的碳含量大于包晶点的成分（0.17%），所以包晶转变结束后，还有剩余液相。在2~3点间，液相继续凝固成奥氏体，温度降至3点，合金全部由w（C）为0.40%的奥氏体组成，继续冷却，单相奥氏体不变，直至冷至4点时，开始析出铁素体。随着温度下降，铁素体不断增多，其含碳量沿GP线变化，而剩余奥氏体的含碳量则沿GS线变化。当温度达到5点（727℃）时，剩余奥氏体的w（C）达到0.77%，发生共析转变形成珠光体。在5点以下，先共析铁素体中将析出三次渗碳体，但其数量很少，一般可忽略。该合金的室温组织由先共析铁素体和珠光体组成，如图7.56所示。


图7.56　亚共析钢的室温组织　200×



（4）w（C）=1.2%的合金（过共析钢）。此合金在相图中的位置是图7.51中④。合金在1~2点按匀晶过程结晶出单相奥氏体。冷至3点开始从奥氏体中析出二次渗碳体，直至4点为止。奥氏体的成分沿ES线变化；因Fe3
 CⅡ
 沿奥氏体晶界析出，故呈网状分布。当冷至4点温度（727℃）时，奥氏体的w（C）降为0.77%，因而发生恒温下的共析转变，最后得到的组织为网状的二次渗碳体和珠光体，如图7.57所示。


图7.57　w（C）=1.2%的过共析钢缓冷后的组织　500×



（a）硝酸酒精浸蚀，白色网状相为二次渗碳体，暗黑色为珠光体　（b）苦味酸钠浸蚀，黑色为二次渗碳体，浅白色为珠光体

（5）w（C）=4.3%的合金（共晶白口铸铁）。此合金在相图中的位置见图7.51中⑤。合金熔液冷至1点（1148℃）时，发生共晶转变：L4.30
 →γ2.11
 +Fe3
 C，此共晶体称为莱氏体（Ld
 ）。继续冷却至1~2点间，共晶体中的奥氏体不断析出二次渗碳体，它通常依附在共晶渗碳体上而不能分辨，二次渗碳体的相对量由杠杆法则计算可达11.8%。当温度降至2点（727℃）时，共晶奥氏体的碳含量降至共析点成分0.77%，此时在恒温下发生共析转变，形成珠光体。忽略2点以下冷却时析出的Fe3
 CⅢ
 ，最后得到的组织是室温莱氏体，称为变态莱氏体，用L′d
 表示，它保持原莱氏体的形态，只是共晶奥氏体已转变为珠光体，如图7.58所示。



图7.58　共晶白口铸铁的室温组织（白色基体是共晶渗碳体，黑色部分是由共晶奥氏体转变而来的珠光体）　250×

（6）w（C）=3.0%的合金（亚共晶白口铸铁）。此合金在相图中的位置见图7.51中⑥。合金熔液在1~2点结晶出奥氏体，此时液相成分按BC线变化，而奥氏体成分沿JE线变化。当温度到达2点（1148℃）时，初生奥氏体w（C）为2.11%，液相w（C）为4.3%，此时发生共晶转变，生成莱氏体。在2点以下，初生相奥氏体（或称先共晶奥氏体）和共晶奥氏体中都会析出二次渗碳体，奥氏体成分随之沿ES线变化。当温度降至3点（727℃）时，所有奥氏体都发生共析转变而成为珠光体。图7.59是该合金的室温组织。图中树枝状的大块黑色组成体是由先共晶奥氏体转变成的珠光体，其余部分为变态莱氏体。由先共晶奥氏体中析出的二次渗碳体依附在共晶渗碳体上而难以分辨。



图7.59　亚共晶白口铸铁在室温下的组织（深黑色的树枝状组成体是珠光体，其余为变态莱氏体）　80×


图7.60　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，其余为变态莱氏体）　250×



（7）w（C）=5.0%的合金（过共晶白口铸铁）。此合金在相图中的位置见图7.51中⑦。合金熔液冷却至1~2点之间结晶出渗碳体，先共晶相为一次渗碳体，它不是以树枝状方式生长，而是以条状形态生长，其余的转变同共晶白口铸铁的转变过程相同。过共晶白口铸铁的室温组织为一次渗碳体和变态莱氏体，如图7.60所示。

根据以上对各种铁碳合金转变过程的分析，可将铁碳合金相图中的相区按组织加以标注，如图7.61所示。


图7.61　按组织分区的铁碳合金相图




c.
 碳量对铁碳合金的组织和性能的影响
 　随着含碳量的增加，铁碳合金的组织发生以下的变化：

α+Fe3
 CⅢ
 →α+P（珠光体）→P→P+Fe3
 CⅡ
 →P+Fe3
 CⅡ
 +L′d
 →L′d
 →L′d
 +Fe3
 CⅠ


含碳量对钢的力学性能的影响，主要是通过改变显微组织及其组织中各组成相的相对量来实现的。铁碳合金的室温平衡组织均由铁素体和渗碳体两相组成。铁素体是软韧相，而渗碳体是硬脆相。珠光体由铁素体和渗碳体组成。珠光体的强度比铁素体高，比渗碳体低，而珠光体的塑性和韧性比铁素体低，而比渗碳体高，而且珠光体的强度随珠光体的层片间距减小而提高。

在钢中渗碳体是一个强化相。如果合金的基体是铁素体，则随含碳量的增加，渗碳体越多，则合金的强度越高。但若渗碳体这种脆性相分布在晶界上，特别是形成连续的网状分布时，则合金的塑性和韧性显著下降。例如，当w（C）＞1%以后，因二次渗碳体的数量增多而呈连续的网状分布，致使钢具有很大的脆性，塑性很低，抗拉强度也随之降低。当渗碳体成为基体时（如白口铁中），则合金硬而脆。

7.4　二元合金的凝固理论

液态合金的凝固过程除了遵循金属结晶的一般规律外，由于二元合金中第二组元的加入，溶质原子要在液、固两相中发生重新分布，这对合金的凝固方式和晶体的生长形态产生重要影响，而且会引起宏观偏析和微观偏析。本节主要讨论二元合金在匀晶转变和共晶转变中的凝固理论，在这基础上，简述合金铸锭（件）的组织与缺陷。

7.4.1　固溶体的凝固理论


1. 正常凝固


合金凝固时，要发生溶质的重新分布，重新分布的程度可用平衡分配系数k0
 表示。k0
 定义为平衡凝固时固相的质量分数wS
 和液相质量分数wL
 之比，即



图7.62是合金匀晶转变时的两种情况。图7.62（a）是k0
 ＜1的情况，也就是随溶质增加，合金凝固的开始温度和终结温度降低；反之，随溶质的增加，合金凝固的开始温度和终结温度升高，此时k0
 ＞1。k0
 越接近1，表示该合金凝固时重新分布的溶质成分与原合金成分越接近，即重新分布的程度越小。当固、液相线假定为直线时，由几何方法不难证明k0
 为常数。


图7.62　两种k0
 的情况



（a）k0
 ＜1　（b）k0
 ＞1

将成分为w0
 的单相固溶体合金的熔液置于圆棒形锭子内，由左向右进行定向凝固，如图7.63（a）所示，在平衡凝固条件下，则在任何时间已凝固的固相成分是均匀的，其对应该温度下的固相线成分。凝固终结时的固相成分就变成w0
 的原合金成分，如图7.63（b）所示。


图7.63　长度为L的圆棒形锭子（a）和平衡冷却示意图（b）



但在非平衡凝固时，已凝固的固相成分随着凝固的先后而变化，即随凝固距离x而变化。现以五个假设条件来推导固溶体非平衡凝固时，质量浓度ρS
 随凝固距离变化的解析式：

① 液相成分任何时候都是均匀的；

② 液-固界面是平直的；

③ 液-固界面处维持着这种局部的平衡，即在界面处满足k0
 为常数；

④ 忽略固相内的扩散；

⑤ 固相和液相密度相同。

设圆棒的截面积为A，长度为L。若取体积元Adx发生凝固，如图7.64（a）中所示的阴影区，体积元的质量为dM，其凝固前后的质量变化（见图7.64（b），（c））：

dM（凝固前）=ρL
 Adx，

dM（凝固后）=ρS
 Adx+dρL
 A（L-x-dx），

式中，ρL
 ，ρS
 分别为液相和固相的质量浓度。由质量守恒可得

ρL
 Adx=ρS
 Adx+dρL
 A（L-x-dx）。

忽略高阶小量dρL
 dx，整理后得：

。

两边同除以液相（或固相）的密度ρ，因假设固相和液相密度相同，故，并积分，有

。

因为最初结晶的液相质量浓度为ρ0
 （即原合金的质量浓度），故上式积分下限值为ρ0
 ，积分得



上式表示了液相质量浓度随凝固距离的变化规律。由于，所以



（7.10）式称为正常凝固方程，它表示了固相质量浓度随凝固距离的变化规律。



图7.64　体积元dx的凝固（a），凝固前的溶质分布（b）及凝固后的溶质分布（c）

固溶体经正常凝固后，整个锭子的质量浓度分布如图7.65所示（k0
 ＜1），这符合一般铸锭中浓度的分布，因此称为正常凝固。这种溶质质量浓度由锭表面向中心逐渐增加的不均匀分布，称为正偏析，它是宏观偏析的一种，这种偏析通过扩散退火也难以消除。


图7.65　正常凝固后溶质质量浓度在铸锭内的分布




2. 区域熔炼


前述的正常凝固，是把质量浓度为ρ0
 的固溶体合金整体熔化后进行定向凝固，如果该合金通过由左向右的局部熔化，那么经过这种区域熔炼的固溶体合金，其溶质质量浓度随距离的变化又如何？下面将推导经一次区域熔炼后，溶质质量浓度随凝固距离变化的数学表达式。区域熔炼推导的假设条件与正常凝固方程一样。同样设原材料质量浓度为ρ0
 ，均匀分布于整个圆棒中。令横截面面积A=1，所以单位截面积的体积元的体积为dx，凝固体积的质量浓度ρS
 =k0
 ρL
 ，式中ρL
 为液体的质量浓度，凝固体积所含的溶质质量为ρS
 dx或k0
 ρL
 dx，而

。

当熔区前进dx后，液体（熔区）中溶质质量的增量（见图7.66）



移项后积分，得



上式中A为待定常数。在x=0处，熔区中溶质质量m=ρ0
 l，所以

。

把A代入原式中，整理可得




图7.66　前进dx后熔区中溶质的变化



（7.11）式为区域熔炼方程，表示了经一次区域熔炼后随凝固距离变化的固溶体质量浓度。该式不能用于大于一次（n＞1）的区域熔炼后的溶质分布，因为经一次区域熔炼后，圆棒的成分不再是均匀的。该式也不能用于最后一个熔区的原因是，最后熔区再前进dx，熔料的长度小于熔区长度l，则不能获得dm的表达式。

多次区域熔炼（n＞1）的定量方程已由不同作者导出，图7.67是多次区域熔炼后溶质分布的示意图。由图可知，当k0
 ＜1时，凝固前端部分的溶质质量浓度不断降低，后端部分不断地富集，这使固溶体经区域熔炼后的前端部分因溶质减少而得到提纯，因此区域熔炼又称区域提纯。图7.68表示劳特（Lord）推导的结果，由图可知，当k0
 =0.1时，经8次提纯后，在8个熔区长度内的溶质比提纯前约降低了104
 ~106
 。目前很多纯材料由区域提纯来获得，如将锗经区域提纯，可得到一千万个锗原子中只含小于1个的杂质原子，它可作为半导体整流器的元件。由此可见，区域提纯是应用固溶体凝固理论的一个突出成就。区域提纯装置示意图如图7.69所示，区域熔化通过固定的感应加热器加热移动的圆棒来实现。多次区域提纯方法很简单，只要在图7.69示意的装置中，相隔一定距离平行地安装上多个感应加热器，将需提纯的圆棒定向地慢慢水平移动即可。


图7.67　多次区域熔炼（n＞1）提纯示意图




图7.68　多次区域熔炼对k=0.1用Lord法计算的结果




图7.69　区域提纯示意图



从原理上说，正常凝固也能起到提纯的作用，由于正常凝固是把整个合金熔化，就会破坏前次提纯的效果，因此用正常凝固方法提纯固溶体远不如用区域熔炼方法。


3. 表征液体混合程度的有效分配系数ke



在推导正常凝固方程和区域提纯方程时，都采用了液体浓度是均匀的这一假设，这通常是合理的。因为液体可通过扩散和对流两种途径，尤其是对流更易使溶质在液体中获得均匀分布，然而，在实际中这个假设是个非常严格的约束。

合金凝固时，液态合金因具有低黏度和高密度而存在自然对流，其倾向使液体浓度均匀化；然而正是液体流动时的一个基本特性却部分地妨碍对流的作用。正如我们所知，当液体以低速流过一根水管时，液体中的每一点都平行于管壁流动，这称为层流。流速在管中心最大，并按抛物线规律向管壁降低，直至管壁处的液体流速为零为止。因此在管壁处总是存在着一个很薄的层流液体的边界层。这样的边界层在固-液界面处的液体中也同样存在，它阻碍了液体浓度的均匀化。凝固时，固-液界面上的溶质将从固体中连续不断地排入液体。为了得到均匀的液体浓度，这些溶质必须快速地在整个液体中传输。在界面处的边界层中，由于层流平行于界面，故在界面的法线方向上不可能出现对流传输，溶质只能通过缓慢的扩散方式穿过边界层才能传输到对流液体中去。于是在边界层区域中获得了溶质的聚集，如图7.70（a）中虚线所示，在边界层以外，通过对流可使液体质量浓度快速均匀化，其质量浓度为（ρL
 ）B
 。由于在界面上达到局部平衡，故（ρS
 ）i
 =k0
 （ρL
 ）i
 （式中采用质量浓度，并假设固相和液相的密度相同）。由此可见，溶质的聚集使（ρL
 ）i
 迅速上升，必使（ρS
 ）i
 也迅速上升，因此固体浓度的上升要比不存在溶质聚集时为快（见图7.70（a））。随着溶质的不断聚集，边界层的浓度梯度也随之增大，于是通过扩散方式穿越边界层的传输速度增大，直至由界面处固体中排入边界层中溶质的量与从边界层扩散到对流液体中溶质的量相等时，聚集才停止上升，于是（ρL
 ）i
 /（ρL
 ）B
 为常数。发生聚集的区域称为初始瞬态，或初始过渡区，如图7.70（b）所示。



图7.70　液体中溶质的聚集对凝固圆棒的成分的影响（a）及在初始瞬态内溶质聚集的建立（b）

为了表征液体中的混合程度，需定义有效分配系数ke
 ：



在初始过渡区建立后，有效分配系数为常数。由于ke
 十分重要，现推导它和可测定参数之间的关系。


图7.71　边界层两侧的扩散和对流方向



取固-液界面为参考点。液体流向界面上的观察者，因而在液体中的任意点上，由液体流动造成的溶质通量为-RρL
 ，其中ρL
 为局部的液体质量浓度，而R为液体流向观察者的速度（若以液体任意一点为参考点，则R表示了界面速度），负号表示流动的方向与扩散方向（z）相反。扩散和对流的方向如图7.71所示，与之相反方向的扩散和对流不存在。由扩散和对流造成的总通量

。

对上式的z求偏导数，并由推导菲克第二定律时的前续方程，可得

。

在初始过渡区建立后，边界层中溶质的量将相对地保持不变，可假设，这一假设由实验证实不会引起很大偏差。因此，描述边界层中的溶质质量浓度ρL
 的二阶偏微分方程变为二阶常微分方程，因而ρL
 （z，t）变为ρL
 （z），并有



其通解为

ρL
 =P1
 +P2
 e-Rz/D
 ，　　　　（7.14）

式中，待定系数P1
 和P2
 可由边界条件求出。

在dt时间内，液-固界面流动了dz（或Rdt）距离，此时，界面一侧固体中溶质总量为（ρS
 ）i
 ARdt，其中A为试棒横截面面积；而界面前沿液体（边界层）中溶质总量为（ρL
 ）i
 ARdt，两者之差，即多余的溶质通过扩散排入到边界层外的液体中去，其总量为，这里忽略了进入固体中的扩散，则得



整理后，得




图7.72　初始过渡层建立后，液体和固体内及其界面处的溶质分布



图7.72表示在初始过渡层建立后，液、固的体内及界面处的溶质分布情况，由图可知，当z=0时，ρL
 =（ρL
 ）i
 ，由（7.14）式可得

（ρL
 ）i
 =P1
 +P2
 。　　　　（7.17）

对（7.14）式求导，并由z=0时可得



将（7.18）和（7.17）式代入（7.16）式，整理可得



当z=δ（边界层厚度，见图7.72）时，ρL
 =（ρL
 ）B
 ，将其和（7.19）式代入（7.14）通解式：



所以



将上式代入（7.19）式，则得



将待定系数P1
 和P2
 代入通解（7.14）式，整理可得



当z=0时，ρL
 =（ρL
 ）i
 ，上式变为：



由于固-液界面建立起局部的平衡，所以，而由有效分配系数的定义ke
 =（ρS
 ）i
 /（ρL
 ）B
 ，将它们代入（7.24）式，最终得到有效分配系数ke
 的数学表达式：




图7.73　有效分配系数随ln（Rδ/D）的变化



这是由伯顿（Burton）、普里姆（Prim）和斯利克特（Slichter）导出的著名方程。它说明了有效分配系数ke
 是平衡分配系数k0
 和量纲为一的参数Rδ/D的函数。当k0
 取某定值时，方程（7.25）式的曲线如图7.73所示。当Rδ/D增大时，ke
 由最小值k0
 增大至1。下面分别讨论液体混合的三种情况：

（1）当凝固速度极快时，R→∞，即e-Rδ/D
 →0，则ke
 =1，由此表明（ρS
 ）i
 =（ρL
 ）B
 =ρ0
 ，如图7.74（a）所示。它表示了液体完全不混合状态，其原因是边界层外的液体对流被抑制，仅靠扩散无法使溶质得到混合（均匀分布）。此时边界层厚度为最大，通常约为0.01~0.02m。

（2）当凝固速度极其缓慢，即R→0时，则e-Rδ/D
 →1，即ke
 =k0
 ，（ρL
 ）i
 =（ρL
 ）B
 （见图7.74（b）），属于完全混合状态，液体中的充分对流使边界层不存在，从而导致溶质完全混合。

（3）当凝固速度处于上述两者之间，即k0
 ＜ke
 ＜1时，在初始过渡区形成后，ke
 为常数，属于不充分混合状态（见图7.74（c）），它表示边界层外的液体在凝固中有时间进行部分的对流（不充分对流），使溶质得到一定程度的混合，此时的边界层厚度较完全不混合状态薄，通常δ为0.001m左右。


图7.74　有效分配系数ke
 值不同时，溶质的分布情况



（a）ke
 =1　（b）ke
 =k0
 　（c）k0
 ＜ke
 ＜1


图7.75　ke
 =k0
 和ke
 =2k0
 时的溶质分布曲线



考虑到液体的混合情况，因此前述的正常凝固方程和区域熔炼方程中的k0
 将由ke
 取代。不过要强调的是，这些方程仍然限于平直界面的假设。图7.75显示出ke
 =k0
 和ke
 =2k0
 时正常凝固方程所得到的溶质分布曲线。由此可见，当希望获得最大程度的提纯时，则应当使ke
 尽可能接近k0
 ，也就是应当要求Rδ/D尽可能地小。因此，要求一个小的界面运动速度R和高程度的混合以尽量减小界面层的厚度δ。如果希望得到成分均匀分布的试棒，则要求ke
 =1，也就是要求高的界面速度和无混合以获得最大的δ。这样，在初始过渡区建立后，即可获得成分的均匀分布（圆棒两端对应初始过渡区和最后熔区宽度的溶质质量浓度除外）。


4. 合金凝固中的成分过冷



a.
 成分过冷的概念
 　纯金属在凝固时，其理论凝固温度（Tm
 ）不变。当液态金属中的实际温度低于Tm
 时，就引起过冷，这种过冷称为热过冷。在合金的凝固过程中，由于液相中溶质的分布发生变化而改变了凝固温度，这可由相图中的液相线来确定，因此，将界面前沿液体中的实际温度低于由溶质分布所决定的凝固温度时产生的过冷，称为成分过冷。成分过冷能否产生及其程度取决于液-固界面前沿液体中的溶质质量浓度分布和实际温度分布这两个因素。

图7.76示意出k0
 ＜1时合金产生成分过冷的情况。图7.76（a）为k0
 ＜1时二元相图一角及所选的合金成分为w0
 。图7.76（b）为液-固界面（z=0）前沿液体的实际温度分布。图7.76（c）为液体中完全不混合（ke
 =1）时液-固界面前沿溶质质量浓度的分布情况，其数学表达式可由下法得到：将边界条件z=0，；z=∞，ρL
 =ρ0
 ，代入（7.14）式得通解方程中待定系数P1
 和P2
 ，由此得到

。

两边同除以合金密度ρ，可得



曲线上每一点溶质的质量分数wL
 可直接在相图上找到所对应的凝固温度TL
 ，这种凝固温度变化曲线如图7.76（d）所示。然后，把图7.76（b）的实际温度分布线叠加到图7.76（d）上，就得到图7.76（e）中影线所示的成分过冷区。


图7.76　k0
 ＜1合金的成分过冷示意图




b.
 产生成分过冷的临界条件
 　假设k0
 为常数，则液相线为直线，其斜率用m表示。由图7.76（a）可得：

TL
 =TA
 -mwL
 ，　　　　（7.27）

式中，TL
 是成分为wL
 合金的开始凝固温度，TA
 是纯A组元的熔点。把（7.26）式代入（7.27）式，则得



这就是图7.76（d）中曲线的数学表达式。

现在确定图7.76（b）中实际温度的数学表达式。设界面温度为Ti
 ，液体中自液-固界面开始的温度梯度为G，则在距离界面为z处的液体实际温度

T=Ti
 +Gz。　　　　（7.29）

在初始过渡区建立后的稳态凝固条件下，界面温度Ti
 就是z=0时的TL
 温度；在液体完全不混合的情况下，液-固界面处固相的质量分数为w0
 ，液相的质量分数为，所以界面温度Ti
 就是液相浓度为时所对应的温度，于是



因此



显然，只有在T＜TL
 ，即实际温度低于液体的平衡凝固温度时，才会产生成分过冷。

成分过冷产生的临界条件（见图7.76（e））为



对（7.28）式求导，可得z=0处的表达式：



由（7.32）和（7.33）式得成分产生的临界条件：



这就是由蒂勒（Tiller）、杰克逊（Jackson）、拉特（Rutter）和恰尔玛斯（Chalmers）在1953年首先导出的著名方程。大量实验证实，它可以很好地预报凝固时平直界面的稳定性。显然，产生成分过冷的条件是，于是有



反之，则不产生成分过冷。

根据图7.76（a）中简单的几何关系可导出：

G/R=ΔT/D，　　　　（7.36）

式中，ΔT为w0
 成分合金的结晶开始温度与结晶终结温度之差，也就是该合金的凝固温度范围。

（7.35）式右边是反映合金性质的参数，w0
 ，m大，而k0
 小，均使凝固温度范围ΔT增大，有利于成分过冷。另外，扩散系数D越小，边界层中溶质越易聚集，这有利于成分过冷。（7.35）式左边则是受外界条件控制的参数。实际温度梯度越小，对一定的合金和凝固速度，即图7.76（e）中的影线面积越大，成分过冷倾向也越大；若凝固速度增大，则液体的混合程度减小，边界层的溶质聚集增大，这也有利于成分过冷。

上面的推导是假定液体完全不混合的情况，即ke
 =1，若是k0
 ＜ke
 ＜1的液体部分混合情况，应进行修正，但上述的基本结论不变；若ke
 =k0
 ，在液体完全混合的情况，液-固界面的前沿没有溶质聚集，故不会出现成分过冷。


c.
 成分过冷对晶体生长形态的影响
 　前述的正常凝固和区域熔炼均要求液-固界面为平直界面，为此，要求很慢的凝固速度和很低的溶质质量浓度，一般要求溶质质量分数小于1%。而在实际的合金铸锭或铸件的凝固速度R较大，一般大于2.5×10-5
 m/s，但铸锭或铸件的温度梯度G不大，一般小于300~500℃/m。根据不出现成分过冷的临界条件（7.34）式计算，若金属在液相线温度下的扩散系数取D≈10-9
 m2
 /s，液相线斜率|m|＞1℃/w，R≈2.5×10-5
 m/s，则对于k0
 =0.1，溶质质量分数w为1%的合金，G≈225000℃/m，溶质质量分数w降低为0.01%，则G≈2250℃/m；若k0
 =0.4，对上述两种溶质含量的合金，不出现成分过冷的条件分别为G≈37500℃/m和375℃/m，这些数据远大于实际凝固中的温度梯度，表明实际合金在通常的凝固中不可避免地出现成分过冷。当在液-固界面前沿有较小的成分过冷区时，平面生长就被破坏。界面某些地方的凸起，在它们进入过冷区后，由于过冷度稍有增加，促进了它们进一步凸向液体，但因成分过冷区较小，凸起部分不可能有较大伸展，使界面形成了胞状组织。图7.77是胞状生长示意图。如果界面前沿的成分过冷区甚大，则凸出部分就能继续伸向过冷液相中生长，同时在侧面产生分枝，形成二次轴，在二次轴上再长出三次轴等，这样就形成树枝状组织。图7.78和图7.79分别是典型的胞状组织和树枝状组织。在两种组织形态之间还存在过渡形态，即介于平面状与胞状之间的平面胞状晶，以及介于胞状与树枝晶之间的胞状树枝晶。对合金质量分数为w0
 时，液相内的温度梯度和凝固速度是影响成分过冷的主要因素，有人通过实验，归纳得出它们对固溶体晶体生长形态的影响，如图7.80所示。


图7.77　胞状生长示意图




图7.78　规则的胞状组织（未抛光，未浸蚀）　150×



（a）横向　（b）纵向


	
	



	图7.79　合金铸件的扫描电子显微镜照片（基体被选择性腐蚀掉而显示出Co树枝晶）　150×
	图7.80　和w0
 对固溶体晶体生长形态的影响




通过上述分析可知，由于成分过冷，可使合金在正的温度梯度下凝固得到树枝状组织，而在纯金属凝固中，要得到树枝状组织必须在获得的特殊负温度梯度下，因此，成分过冷是合金凝固有别于纯金属凝固的主要特征。

7.4.2　共晶凝固理论

对于二元合金，共晶组织是由液相同时结晶出两个固相得到的。共晶组织形态众多，本节将简述对共晶组织的分类方法，着重讨论层片状共晶组织的形成机理及其生长动力学。


1. 共晶组织分类及其形成机制


100多年来，人们发现了多种多样、绚丽多彩的共晶组织，经大致归类，分为层片状、棒状（纤维状）、球状、针状和螺旋状等，如图7.81所示。某些组织的立体模型如图7.82所示，这有助于对不同二维截面的共晶金相组织形态的理解。


图7.81　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


图7.82　某些共晶组织的立体模型



（a）层片状共晶　（b）棒状共晶　（c）球状共晶

以往有关共晶的分类，主要是按两组成相分布的形态或由具有相同位向的共晶领域（同一个共晶晶核生长的区域）的形态为依据。但是，这种划分无法反映出各类共晶合金组织形成的本质。后来，有人提出按共晶两相凝固生长时液-固界面的性质，即按反映微观结构的参数α值大小来分类（见第6章），可将共晶组织划分为3类：

（1）金属-金属型（粗糙-粗糙界面）。由金属-金属组成的共晶，如Pb-Cd，Cd-Zn，Zn-Sn，Pb-Sn等，以及许多由金属-金属间化合物组成的合金，如Al-Ag2
 Al，Cd-SnCd等均属于此类。

（2）金属-非金属型（粗糙-光滑界面）。在金属-非金属型中，两组成相为金属-非金属或金属-亚金属，其中非金属或金属性较差的一相在凝固时，其液-固界面为光滑界面，如Al-Ge，Pb-Sb，Al-Si，Fe-C（石墨）等合金共晶属于此类。

（3）非金属-非金属型（光滑-光滑界面）。对此类共晶组织形态研究甚少，而且不属于合金研究的范围，故不加以讨论。


a.
 金属-金属型共晶
 　这类共晶大多是层片状或棒状共晶。形成层片状还是棒状共晶，虽然在某些条件下会受到长大速率、结晶前沿的温度梯度等参数的影响，但主要受界面能（界面能=界面面积×单位面积界面能）所控制，取决于下面两个因素：

（1）共晶中两组成相的相对量（体积百分数）。如果层片之间或棒之间的中心距离λ相同，并且两相中的一相（设为α相）体积小于27.6%时，有利于形成棒状共晶；反之有利于形成层片状共晶。具体数学推导如下：

推导模型见图7.83。设棒的半径和片的厚度均为r，长度为l，根据α相棒状排成六方阵列，可计算出棒状共晶的六边形体积

，

其中，

Vα
 =3πr2
 l。

β-α相界面积

A=3×2πr×l=6πrl。


图7.83　棒状共晶和层片状共晶形成条件的推导模型



（a）棒状共晶　（b）层片状共晶

设层片状共晶与棒状共晶的体积相同，注意棒状共晶六方阵列的对角线宽为2λ，故层片状共晶也必须在相应的间距2λ中，计算与棒状共晶相同的体积，由下式可解出层片状共晶的宽度x（即图7.83（b）中水平方向的宽度）：



由图7.83（b）可知，在2λ间距中有四个β-α界面，由此得到层片状共晶β-α相界面积为

。

若棒状共晶组织中β-α相界面积小于层片状共晶，即

，

得

。

由于r也表示层片状共晶中α相的厚度，反之，当时，层片状共晶中β-α相界面积小于棒状共晶时，则根据上述不等式可得体积分数



上式表明，当α相（或β相）体积分数小于27.6%时，棒状共晶组织中单位体积的β-α相界面积小于层片状共晶组织，有利于形成棒状共晶；反之可证明，当α相（或β相）体积分数大于27.6%时，有利于形成层片状共晶组织。这一理论计算得到许多实验的证实。

（2）共晶中两组成相配合时的单位面积界面能。当共晶的两组成相以一定取向关系互相配合时，例如在Al-CuAl2
 共晶中，这种取向关系使层片相界面上的单位面积界面能降低。要维持这种有利取向，两相只能以层片状分布。

因此，当共晶中的一相体积分数在27.6%以下时，就要视降低界面积还是降低单位面积界面能更有利于降低体系的能量而定。若为前者，倾向于得到棒状共晶；若为后者，将形成层片状共晶。

现以层片状共晶为例，说明共晶组织形成的机制。

金属-金属型共晶，其两组成相与液相之间的液-固界面都是粗糙界面，各相的前沿液体温度均在共晶温度以下的0.02℃范围内，它们的液-固界面上的温度基本上相等，因而界面为平直状。

共晶合金结晶时，并非是两相同时出现，而是某一相在熔液中领先形核和生长，称为领先相。现设领先相为α，首先α相在ΔTE
 过冷度下从液体中形核并长大，其B组元质量分数为，见图7.84。由于小于液相的成分（共晶成分we
 ），多余的溶质将从结晶相α中排出，其结晶前沿的液体中B组元溶质便富集，其成分为，该成分大于β相形成所需的成分，于是促使β相在α相上形核长大，结晶的β相成分为，其前沿液体中的成分为，该成分对应的A组元成分大于α相形成所需的成分，即所对应的A组元成分，所以β相的形成使其前沿液体中富集A组元，这就有利于α相依附β相形核生长。这样的反复过程，通过交替形核生长，最终形成α和β相间排列的组织形态。在α和β两相并肩向液体中生长时，由于α相界面前沿的液相成分为，β相界面前沿的液相成分为，两相间的横向成分差为。而远离α相界面的纵向液相成分为共晶成分we
 ，则α相界面前的液体中的纵向成分差为，故共晶两相界面前沿的横向成分差比纵向成分差约大1倍，而且α相和β相横向扩散距离短，因此共晶中α和β相的交替生长主要是通过横向组元的扩散来实现的，如图7.85所示。上述分析方法通常称为赫尔特格林（Hultgren）外推法，这是一种常用的分析方法。


	
	



	图7.84　将相界外推到界面的过冷温度（赫尔特格林外推法）
	图7.85　层片状共晶凝固时的横向扩散示意图




层片状共晶中两相的交替生长并不需要反复形核，很可能是由图7.86所示的“搭桥”方式来形成层片状共晶的，以至逐渐长成每个层片近似平行的共晶领域。由X射线衍射和选区电子衍射分析证实，在一个共晶领域中，每相的层片是属于同一个晶体生长得到的，而且，在层片状共晶中，两相之间常有一定的晶体学取向关系。


图7.86　层片状共晶形核的搭桥机制



层片状共晶组织的粗细，一般以层片间距λ表示。结晶前沿液体的过冷度越大，则凝固速度R越大，而R与λ之间的关系为：



式中，k为常数，因不同合金而异。由此可见，过冷度越大，凝固速度越大，层片间距越小，共晶组织越细。

共晶的层片间距显著影响合金的性能。共晶组织越细，则合金强度越高，其可用霍尔-佩奇（Hall-Petch）公式来表示。设σ为屈服强度，σ*为与材料有关的常数，则有



式中，m为常数。上述讨论结果大致也适用于棒状共晶。


b.
 金属-非金属型共晶
 　这类共晶组织通常形态复杂，如针片状、骨骼状等，但经扫描电镜观察，显示出每个共晶领域内的针或片并非完全孤立，它们也是互相连成整体的。对于金属-非金属型共晶与金属-金属型共晶形态不同的原因解释，存在着不同的观点。有人认为，可能是由光滑与粗糙两种界面的动态过冷度不同引起的。金属型粗糙界面前沿液相的动态过冷度约为0.02℃，而非金属型光滑界面前沿液相的动态过冷度约为1~2℃。当液体中出现过冷，只需较小动态过冷度的金属相将领先形核并任意生长，从而迫使滞后生长的非金属相也相应地发生枝化或迫使其停止生长，从而得到不规则形态的显微组织。但上述的动态过冷度理论不能解释某些金属-非金属型共晶的形成方式。例如，Al-Si共晶凝固时，长在界面前沿的领先相正好与动态过冷理论预测的相反，不是金属α（Al）相，而是非金属β（Si）相。实验测定表明，Al-Si系共晶界面的过冷度，主要来源于成分过冷，而不是动态过冷，其成长方式是由两相的质量分数差异和成分过冷所决定的。Al-Si共晶成分w（Si）为11.7%，Al和Si所形成的固溶体α和β的固溶度均约为1%，所以共晶体α和β相的质量分数之比约为9∶1，导致共晶凝固时α相的液-固界面宽，β相的液-固界面窄。当α相长大时，其界面处排出的Si原子向β相的界面前沿扩散时，因β相的界面窄，故其界面处Si浓度迅速增加，成分过冷倾向大，这有利于β相的快速生长。β相因其生长的各向异性而形成取向不同的针状或枝晶。在β相长大时，其界面处排出的Al原子在向邻近的α相界面前沿扩散时，因α相的界面宽，近邻β相的α相处长大速度大于远离β相的α相处，这就使α相的液-固界面呈现凹陷状。图7.87（a），（b）分别为Al-Si共晶生长形态的示意图及其二次电子形貌像。



图7.87　Al-Si共晶长大示意图（a）及定向凝固Al-Si共晶深浸后的二次电子像（b）（浸蚀剂：2%盐水水溶液）　500×

在金属-非金属型共晶中适当加入第三组元，共晶组织可能发生很大变化。例如，在Al-Si合金中加入少量的钠盐，可使β（Si）相细化，分枝增多；又如往铸铁中加入少量镁和稀土元素，使片状石墨球化，这种方法称为“变质处理”。变质处理方法是一种经济、实用并改善共晶合金组织与性能的方法，故受到人们的重视。


2. 层片生长的动力学


由前述的层片状共晶形成机制可知，液相首先由某一相形核，该相称为领先相。假如是以A组元为基、固溶体α为领先相，它的形成将排出多余的B组元，当α相前沿液体中B组元富集时，促进了以B组元为基的固溶体β的形成。一旦β形核长大，β相将排出多余的A组元，这又促进α相依附β相形核生长，如此重复的过程导致了两相相间的共晶组织形态。在共晶生长中，由于动态过冷度很小和强烈的横向扩散，使液-固界面前沿不能建立起有效的成分过冷，因此界面是平直状的。进一步了解界面移动的速度，这就是层片生长动力学所需解决的问题。

当共晶合金凝固时，释放出来的单位体积自由能

ΔGB
 =ΔSf
 ΔTE
 ，　　　　（7.39）

式中，ΔSf
 是单位体积共晶液体的凝固熵，ΔTE
 为在共晶凝固时，液-固界面前沿注液体的过冷度。

考虑图7.88所示的界面区域，层片间距为s0
 ，层片垂直于纸面的深度为1个单位长度。当图7.88所示的界面推进dz后，在体积（s0
 ·1·dz）中可得能量守恒，即释放出的自由能ΔGB
 ·s0
 ·1·dz，被用来产生两个α-β界面所需的自由能2γαβ
 ·1·dz和驱动扩散需要的自由能ΔGd
 ·s0
 ·1·dz，由此可得




图7.88　层片状共晶体长大模型



若假定所有释放出来的自由能都用来产生α-β界面，上式中ΔGd
 为零，而层片间距将达到极小，即s0
 =smin
 ，故此时界面的面积最大。由此得到



这一方程给出了共晶层片的最小可能间距。

将方程（7.39）和（7.41）式代入（7.40）式，可得



由前述的能量守恒可知，总过冷度ΔTE
 决定了共晶反应所能获得的自由能，可将其分成两部分，其中一部分，ΔTs
 用于提供生成α-β界面能，另一部分，ΔTd
 用于提供驱动扩散所需的自由能，即



这一结果可用几何方法在相图上表示出来，如图7.89所示。用于扩散的成分差Δw示于图中，并可由液相线的斜率mα
 和mβ
 计算出来：




图7.89　总过冷度ΔTE
 与相图间的关系



下面要建立扩散浓度差与界面移动速度之间的关系。

由α片排出的B原子通量



式中，分别是在ΔTE
 过冷度下α相液、固相线外推对应的质量浓度（见图7.84），而ρe
 和ρα
 分别是ΔTE
 =0时液相（共晶成分）和α固相对应的质量浓度，R是界面移动速度。为了计算这一被排出的溶质的侧向扩散，需要确定液体中溶质的三维分布。为了简化计算，视α与β片的侧向扩散主要发生在图7.88的y方向上，由此作出的一级近似可得



式中，Δρ为α与β相前沿液体中的平均质量浓度差，s0
 /2为扩散距离。在稳态下，从一个α片排出的B原子通量应等于将这些原子传输到β片中去的侧向扩散通量，即J（排出）=J（扩散），可得

，

两边同除以合金的密度ρ，整理可得：



将（7.42）式用过冷度表示，且由，可得



将（7.48）式代入（7.44）式后，再代入（7.47）式，得



将上式改写为下列形式：



式中



层片间距s0
 的取值应使界面处的过冷度为最小，根据这一最佳化原理，对（7.50）式求极值得最佳值

sopt
 =2smin
 。　　　　（7.51）

将smin
 =sopt
 /2，s0
 =sopt
 以及ΔSf
 ΔTE
 =ΔGB
 =2γα
 β/smin
 =4γα
 β/sopt
 代入（7.49）式，最终得到界面移动速度方程：



由上述方程可改写为下列简式方程：



式中k为常数。这一结果表明，观察到的间距sopt
 将随R单调地减小。

大量的共晶凝固实验研究表明：其结果和方程（7.53）符合得很好，Pb-Sn的实验结果示于图7.90中。实验表明，要获得规则的共晶组织，层片间距s有一定的范围。一般在s≈10μm以上，层片变得非常弯曲，并开始出现断条；在s≈0.5μm以下，通常由于断条而难以保持为规则的组织。常见的规则共晶的层片间距约为1~3μm。


图7.90　Pb-Sn合金中层片间距与凝固速度间的关系




3. 共晶界面的稳定性


成分过冷理论对单相固溶体长大时，平直的液-固界面的稳定性给予很好的判据。当出现成分过冷时，这种平直界面稳定性就被打破，随着成分过冷的增加，界面形态可由胞状至树枝状的不同变化，这些都已被实验证明。对于共晶合金，成分过冷理论对于两相长大时平直的液-固界面稳定性的分析，不如对单相固溶体那样理想，但成分过冷理论仍可解释某些情况下的共晶界面的稳定性。


a.
 纯二元共晶
 　当一个纯二元共晶成分的熔液凝固时，由相图可知，若领先相α的结晶将排出多余的B组元溶质，与之平衡的液相成分为共晶成分；而随后β相的结晶排出的A组元溶质，与之平衡的液相成分仍然是共晶成分，因此，不能在液-固相界前沿的液相中产生溶质的聚集，所以也不能产生成分过冷。若有过冷度ΔTE
 存在，则在两相的液-固界面前沿就有溶质的聚集和贫化，这样就会产生成分过冷。对于金属-金属型（粗糙-粗糙）共晶，由于ΔTE
 很小（＜0.02℃），不会产生明显的成分过冷，所以在正的温度梯度下，平直界面是稳定的，一般不会出现树枝晶。而对于金属-非金属（粗糙-光滑）型共晶，可能由于非金属生长的动态过冷度较大（1~2℃），会造成较大的溶质聚集，在较小的温度梯度下，由此产生明显的成分过冷，可能形成树枝晶。


b.
 含杂质的二元共晶
 　如果二元共晶含有杂质，则杂质元素在两个固相与液相之间将具有某一平均的分配系数。如果，杂质元素将在共晶体-液相界面的前沿聚集起来，并可造成成分过冷。如果杂质量较少，由此产生的成分过冷不大，这使平直界面变为胞状，其生长方式与单相固溶体的长大方式相似，层片倾向于垂直于液-固界面生长，所以每个胞在横截面上可以容易地加以区别。如果杂质量足够多，就可能形成树枝晶，通常可发现树枝晶由纯α相、纯β相或一杂质相组成。


c.
 二元伪共晶
 　当合金成分w0
 不是共晶成分we
 的二元合金时，能获得100%的共晶组织，称为伪共晶组织（也可称复合共晶组织）。伪共晶组织的成分必定是组成伪共晶体的两相的平均成分，式中fa
 是伪共晶体中α相的相对量，而wα
 与wβ
 为伪共晶体中α和β相的质量分数，并可由平衡相图中它们的成分来确定。对于具有共晶成分we
 的共晶体，fa
 值可由相图确定为（wβ
 -we
 ）/（wβ
 -wα
 ）。然而，如能使共晶体中的α相层片加厚，即α相的相对量增大，伪共晶体的平均成分w将低于we
 。因此，从原理上讲，伪共晶的成分可在wα
 和wβ
 之间，并仅取决于伪共晶体中α和β的相对量。

那么非共晶成分合金是如何获得伪共晶组织的呢？假若伪共晶合金成分为w0
 ，它小于共晶成分we
 ，平衡分配系数k0
 ＜1。为了使合金凝固后仍具有规则的共晶显微组织，必须满足两个条件：液-固界面前沿的液体成分接近共晶成分we
 ；平直界面必须稳定，无枝晶出现。第一个条件可由界面上溶质的聚集来满足。当冷速很快时，若液相完全不混合，在稳态凝固情况下，界面上液相的溶质快速聚集达到we
 成分，界面上固相的成分也随之增加到原合金成分w0
 ，成分达到we
 的液相就可进行共晶反应，获得伪共晶组织。伪共晶组织形成时，平直界面稳定性的数据可根据（7.34）式得到：

GCR
 =mR（we
 -w0
 ）/D。

当不出现成分过冷时，则平直界面是稳定的。一旦出现成分过冷时，实验表明，当w0
 接近wα
 时，上述数据符合得较好，但当w0
 接近we
 时，则通常可在比由成分过冷数据确定的GCR
 低得多的G值下仍保持平直界面。因此，对于非共晶成分获得伪共晶组织的条件，尚无实用的方法。通常仍采用实验方法来确定伪共晶区。在测定伪共晶区时，温度梯度是很小的（可能低于0.01~0.05℃/Cm）。因此，这种伪共晶区指出了在很小的温度梯度和相当高的冷却速度下，可以获得伪共晶组织的成分范围。

7.4.3　合金铸锭（件）的组织与缺陷

工业上应用的零部件通常由两种途径获得：一种是由合金在一定几何形状与尺寸的铸模中直接凝固而成，这称为铸件；另一种是通过合金浇注成方或圆的铸锭，然后开坯，再通过热轧或热锻，最终可能通过机加工和热处理，甚至焊接来获得部件的几何尺寸和性能。显然，前者比后者节约能源，节约时间，节约人力，从而降低生产成本，但前者的适用范围有一定限制。对于铸件来说，铸态的组织和缺陷直接影响它的力学性能；对于铸锭来说，铸态组织和缺陷直接影响它的加工性能，也有可能影响到最终制品的力学性能。因此，合金铸件（或铸锭）的质量，不仅在铸造生产中，而且对几乎所有的合金制品都是重要的。


1. 铸锭（件）的宏观组织


金属和合金凝固后的晶粒较为粗大，通常是宏观可见的。图7.91是铸锭的典型宏观组织示意图。它由表层细晶区、柱状晶区和中心等轴晶区3个部分所组成，其形成机理如下：


图7.91　钢锭的3个晶区示意图



1—表层细晶区　2—柱状晶区　3—中心等轴晶区


a.
 表层细晶区
 　当液态金属注入锭模中后，型壁温度低，与型壁接触的很薄一层熔液产生强烈过冷，而且型壁可作为非均匀形核的基底，因此，立刻形成大量的晶核，这些晶核迅速长大至互相接触，形成由细小的、方向杂乱的等轴晶粒组成的细晶区。


b.
 柱状晶区
 　随着“细晶区”外壳形成，型壁被熔液加热而不断升温，使剩余液体的冷却变慢，并且由于结晶时释放潜热，故细晶区前沿液体的过冷度减小，形核变得困难，只有细晶区中现有的晶体向液体中生长。在这种情况下，只有一次轴（即生长速率最快的晶向）垂直于型壁（散热最快的方向）的晶体才能得到优先生长，而其他取向的晶粒，由于受邻近晶粒的限制而不能发展，因此，这些与散热相反方向的晶体择优生长而形成柱状晶区。由于各柱状晶的生长方向是相同的，例如，立方晶系的各柱状晶的长轴方向为〈100〉方向，这种晶体学位向一致的铸态组织，称为“铸造织构”或“结晶织构”。

纯金属凝固时，结晶前沿的液体具有正的温度梯度，无成分过冷区，故柱状晶前沿大致呈平面状生长。对于合金来说，当柱状晶前沿液相中有较大成分过冷区时，柱状晶便以树枝状方式生长，但是，柱状树枝晶的一次轴仍垂直于型壁，沿着散热最快的反方向。


c.
 中心等轴晶区
 　柱状晶生长到一定程度，由于前沿液体远离型壁，散热困难，因此冷速变慢，而且熔液中的温差随之减小，这将阻止柱状晶的快速生长，当整个熔液温度降至熔点以下时，熔液中出现许多晶核并沿各个方向长大，就形成中心等轴晶区。关于中心等轴晶形成有许多不同观点，现概括如下：

（1）成分过冷。随着柱状晶的生长，发生成分过冷，使成分过冷区从液-固界面前沿延伸至熔液中心，导致中心区晶核的大量形成并向各方向生长而成为等轴晶，这样就阻碍了柱状晶的发展，形成中心等轴晶区。


图7.92　液体金属铸入铸模后的对流



（2）熔液对流。当液态金属或合金注入锭模时，靠近型壁处的液体温度急剧下降，在形成大量表层细晶的同时，造成锭内熔液的很大温差。由于外层较冷的液体密度大而下沉，中心较热的液体密度小而上升，于是造成剧烈的对流，如图7.92所示。对流冲刷已结晶的部分，可能将某些细晶带入中心液体，作为仔晶而生长成为中心等轴晶。

（3）枝晶局部重熔产生仔晶。合金铸锭的柱状晶呈树枝状生长时，枝晶的二次晶通常在根部较细，这些“细颈”处发生局部重熔（由于温度的波动）使二次轴成为碎片，漂移到液体中心，成为“仔晶”而长大成为中心等轴晶。

应强调的是，铸锭（件）的宏观组织与浇注条件有密切关系，随着浇注条件的变化可改变3个晶区的相对厚度和晶粒大小，甚至不出现某个晶区。通常快的冷却速度，高的浇注温度和定向散热有利于柱状晶的形成；如果金属纯度较高、铸锭（件）截面较小时，柱状晶快速成长，有可能形成穿晶。相反，慢的冷却速度，低的浇注温度，加入有效形核剂或搅动等均有利于形成中心等轴晶。

柱状晶的优点是组织致密，其“铸造织构”也可被利用。例如，立方金属的〈001〉方向与柱状晶长轴平行，这一特性被用来生产用作磁铁的铁合金。磁感应是各向异性的，沿〈001〉方向较高。这可用定向凝固方法使所有晶粒均沿〈001〉方向排列。“铸造织构”还可被用来提高合金的力学性能。柱状晶的缺点是相互平行的柱状晶接触面，尤其是相邻垂直的柱状晶区交界面较为脆弱，并常聚集易熔杂质和非金属夹杂物，所以铸锭热加工时极易沿这些弱面开裂，或铸件在使用时也易在这些地方断裂。等轴晶无择优取向，没有脆弱的分界面，同时取向不同的晶粒彼此咬合，裂纹不易扩展，故获得细小的等轴晶可提高铸件的性能。但等轴晶组织的致密度不如柱状晶。表层细晶区对铸件性能的影响不大，由于它很薄，通常可在机加工时被除掉。


2. 铸锭（件）的缺陷



a.
 缩孔
 　熔液浇入锭模后，与型壁接触的液体先凝固，中心部分的液体则后凝固。由于多数金属在凝固时发生体积收缩（只有少数金属如锑、镓、铋等在凝固时体积会膨胀），使铸锭（件）内形成收缩孔洞，或称缩孔。

缩孔可分为集中缩孔和分散缩孔两类，分散缩孔又称疏松。集中缩孔有多种不同形式，如缩管、缩穴、单向收缩等，而疏松也有一般疏松和中心疏松等，如图7.93所示。


图7.93　几种缩孔形式



（a）缩管　（b）缩穴　（c）单向收缩　（d）一般疏松　（e）中心疏松

集中缩孔一般控制在钢锭或铸件的冒口处，然后加以切除。如果不正确的补缩方法或冒口设计不当，缩孔较深而切除不净时，这种缩孔残余对随后的加工与使用会造成严重影响。疏松是枝晶组织凝固本性的必然结果：在树枝晶生长过程中，各枝晶间互相穿插有可能使其中的液体被封闭。当凝固收缩得不到液体补充时，便形成细小的分散缩孔，因此，即使有了正确的冒口设计，它也会存在。

铸件中的缩孔类型与金属凝固方式有密切关系。

共晶成分的合金和纯金属相同，在恒温下进行结晶。在控制适当的结晶速率和液相内的温度梯度时，其液-固界面前沿的液相中几乎不产生成分过冷，液-固界面呈平面推移，因此凝固自型壁开始后，主要以柱状晶循序向前延伸的方式进行，这种凝固方式称为“壳状凝固”，如图7.94（a）所示。这种方式的凝固不但流动性好，而且熔液也易补缩，缩孔集中在冒口。因此，铸件内分散缩孔体积较小，成为较致密的铸件。

在固溶体合金中，当合金具有较宽的凝固温度范围、它的平衡分配系数k0
 较小时，容易在液-固界面前沿的液相中产生成分过冷，使仔晶以树枝状方式生长，形成等轴晶，在完全固相区和完全液相区之间存在着宽的固相和液相并存的糊状区，因此，这种凝固方式称为“糊状凝固”，如图7.94（c）所示。显然，这种凝固方式熔液流动性差，而且，糊状区中晶体以树枝状方式生长，多次蔓生的树枝往往互相交错，使在枝晶最后凝固部分的收缩不易得到熔液的补充，而形成分散的缩孔，也使铸件的致密性变差，但不需要留有较大的冒口。

为了改善呈糊状凝固的补缩性，常采用细化铸件晶粒的方法，这可减少发达树枝晶的形成，也就削弱了交叉的树枝晶网，有效地改善液体的流动性。另外，由于疏松往往分布在晶粒之间，细化晶粒使每个孔洞的体积减小，也有利于铸件的气密性。这个原理常在铝基和镁基合金中应用。实际合金的凝固方式常是壳状凝固和糊状凝固之间的中间状态，如图7.94（b）所示。


图7.94　不同凝固方式示意图



（a）壳状凝固　（b）壳状-糊状混合凝固　（c）糊状凝固

合金凝固时，液体内因溶入气体过饱和而析出，形成气泡，也会使铸件内形成孔隙，减小了铸件的致密度。因此，为了减小铸件内的孔隙度，也应注意液体内气体的含量。


b.
 偏析
 　偏析是指化学成分的不均匀性。合金铸件在不同程度上均存在着偏析，这是由合金结晶过程的特点所决定的。前述的正常凝固，一个合金试棒从一端以平直界面进行定向凝固时，沿试棒的长度方向会产生显著的偏析，当合金的平衡分配系数k0
 ＜1时，先结晶部分含溶质少，后结晶部分含溶质多。但是，合金铸件的液-固界面前沿的液体中通常总存在成分过冷，界面大多为树枝状，这会改变偏析的形式。当树枝状的界面向液相延伸时，溶质将沿纵向和侧向析出，纵向的溶质输送会引起平行枝晶轴方向的宏观偏析，而横向的溶质输送会引起垂直于枝晶方向的显微偏析。宏观偏析经浸蚀后是由肉眼或低倍放大可见的偏析，而显微偏析是在显微镜下才能检视到的偏析。

（1）宏观偏析。宏观偏析又称区域偏析。宏观偏析按其所呈现的不同现象又可分为正常偏析、反偏析和比重偏析3类。

① 正常偏析（正偏析）。当合金的分配系数k0
 ＜1时，先凝固的外层中溶质含量较后凝固的内层为低，因此合金铸件中心所含溶质质量浓度较高的现象是凝固过程的正常现象，这种偏析就称为正常偏析。

正常偏析的程度与铸件大小、冷速快慢及结晶过程中液体的混合程度有关。一般大件中心部位正常偏析较大，这是最后结晶部分，因而溶质质量浓度较高，有时甚至会出现不平衡的第二相，如碳化物等。有些高合金工具钢的铸锭的中心部位甚至可能出现由偏析所引起的不平衡莱氏体。

正常偏析一般难以完全避免，它的存在使铸件性能不良。随后的热加工和扩散退火处理也难以使它根本改善，故应在浇注时采取适当的控制措施。

② 反偏析。反偏析与正常偏析相反，即在k0
 ＜1的合金铸件中，溶质质量浓度在铸件中的分布是表层比中心高。

实践证明，只有当合金在凝固时体积收缩，并在铸件中心有孔隙时才能形成反偏析。而且，当铸件内有柱状晶或合金凝固的温度范围较大和在液体内溶有气体时，有利于反偏析的形成。根据实验，通常认为反偏析的形成原因是：原来铸件中心部位应该富集溶质元素，由于铸件凝固时发生收缩而在树枝晶之间产生空隙（此处为负压），加上温度的降低，液体内气体析出而形成压强，使铸件中心溶质质量浓度较高的液体沿着柱状晶之间的“渠道”被压向铸件表层，这样形成了反偏析。由于溶质质量浓度较高时，其熔点较低，因此，像Cu-Sn合金铸件，往往会在其表面出现“冒汗”现象，这就是反偏析的明显征兆。

扩大铸件内中心等轴晶带，阻止柱状晶的发展，使富集溶质的液体不易从中心排向表层；减小液体中的气体含量，都是一些控制反偏析形成的途径。

③ 比重偏析。比重偏析通常产生在结晶的早期，由于初生相与溶液之间密度相差悬殊，轻者上浮，重者下沉，从而导致上下成分不均匀，这称为比重偏析。例如，w（Sb）=15%的Pb-Sb合金在结晶过程中，先共晶Sb相密度小于液相，而共晶体（Pb+Sb）的密度大于液相，因此Sb晶体上浮，而（Pb+Sb）共晶体下沉，形成比重偏析。铸铁中的石墨漂浮也是一种比重偏析。

防止或减轻比重偏析的方法有：增大铸件的冷却速度，使初生相来不及上浮或下沉；或者加入第三种合金元素，形成熔点较高的、密度与液相接近的树枝晶化合物，在结晶初期形成树枝骨架，以阻挡密度小的相上浮或密度大的相下沉，如在Cu-Pb合金中加入Ni或S（形成高熔点的Cu-Ni固溶体或Cu2
 S）；在Sb-Sn合金中加入Cu（形成Cu6
 Sn5
 或Cu3
 Sn）能有效地防止比重偏析。

（2）显微偏析。显微偏析可分为胞状偏析、枝晶偏析和晶界偏析3种。

① 胞状偏析。前已指出，当成分过冷度较小时，固溶体晶体呈胞状方式生成。如果合金的分配系数k0
 ＜1，则在胞壁处将富集溶质；若k0
 ＞1，则胞壁处的溶质将贫化，这称为“胞状偏析”，由于胞体尺寸较小，即成分波动的范围较小，因此很容易通过均匀化退火消除“胞状偏析”。

② 枝晶偏析。如前所述，枝晶偏析是由非平衡凝固造成的，这使先凝固的枝干和后凝固的枝干间的成分不均匀。合金通常以树枝状生长，一棵树枝晶就形成一颗晶粒，因此枝晶偏析在一个晶粒范围内，故也称为晶内偏析。影响枝晶偏析程度的主要因素有：凝固速度越大，晶内偏析越严重；偏析元素在固溶体中的扩散能力越小，则晶内偏析越大；凝固温度范围越宽，晶内偏析也越严重。

③ 晶界偏析。晶界偏析是由于溶质原子富集（k0
 ＜1）在最后凝固的晶界部分而造成的。当k0
 ＜1的合金在凝固时使液相富含溶质组元、又当相邻晶粒长大至相互接壤时，把富含溶质的液体集中在晶粒之间，凝固成为具有溶质偏析的晶界。

影响晶界偏析程度的因素大致有：溶质含量越高，偏析程度越大；非树枝晶长大使晶界偏析的程度增加，也就是说枝晶偏析可减弱晶界的偏析；结晶速度慢使溶质原子有足够的时间扩散并富集在液-固界面前沿的液相中，从而增加晶界偏析程度。

晶界偏析往往容易引起晶界断裂，因此，一般要求设法减小晶界偏析的程度。除控制溶质含量外，还可以加入适当的第三种元素来减小晶界偏析的程度。如在铁中加入碳来减弱氧和硫的晶界偏析；加入钼来减弱磷的晶界偏析；在铜中加入铁来减弱锑在晶界上的偏析。

7.4.4　合金的铸造和二次加工

图7.95总结了四种实际生产中最主要的铸造方法。在一些生产工艺里，模子可以重复利用，而在另外一些工艺中则被丢弃。砂模铸造工艺包含绿砂铸模，即将硅砂（SiO2
 ）和湿黏土相结合，并包裹在可移除的模型外。陶瓷铸造工艺用细晶粒陶瓷材料作为模具；将含有此种陶瓷的浆体倒在可重复利用的模型的周围，等其硬化之后将模型取出。


图7.95　四种典型的铸造工艺



（a）和（b）绿砂铸造　（c）金属型铸造　（d）压模铸造　（e）失蜡铸造

精密铸造工艺将含有硅胶（含纳米尺度的陶瓷颗粒）的浆体包裹在蜡质模型外面，等陶瓷硬化后（即生成弥散的硅胶凝胶），将蜡熔化倒出，就得到了可以倒入合金熔体的模子。精密铸造工艺又称为失蜡铸造工艺，最适合制备形状较为复杂和表面光洁的铸件。牙医和珠宝商最先采用精密铸造工艺，当前这种工艺被用于生产螺旋桨叶片、钛质高尔夫球棒和人造膝盖骨及臀骨。在另外一种失蜡铸造方法中，用类似于生产咖啡杯或包装材料的聚苯乙烯球粒加工成泡沫状模型，将松散的沙子包裹在其周围形成模子。当熔融的金属倒入模型后，高分子泡沫材料分解，使金属填充于模型中。

在金属型铸造和压模铸造工艺中，中空的模子是金属材质。当熔融金属倒入模子中凝固后，模子被打开，随后铸件被取出，模子可以重复使用。这个过程由于模子为金属材质，提供了高的冷却速率，从而可获高强度的铸件。陶瓷材质模子，包含了前述用于精密铸造的模子，它们与金属模子不同，具有很好的隔热能力，因此，最缓慢的冷却速率产生最低强度的铸件。成千上万的卡车和汽车发动机活塞用金属型铸造工艺铸造，此工艺具有低的表面粗糙度和好的尺寸精度等优势，而其较高铸造成本和难以得到复杂形状的缺点也限制了其应用。

在压模铸造工艺中，熔融的金属材料经高压压入模子中，并保持压力至凝固，其用于许多锌、铝和镁基合金的铸造。此工艺优势在于可以得到极低的表面粗糙度、非常好的尺寸精度，并可以制备复杂形状的铸件，以及很高的生产效率，但其需要采用耐高压金属模子，其制造费用很高，而且只能得到较小尺寸的部件。

如上所述，铸造是生产部件的有效方法，同时它可以得到用于后续成型（即棒材，条材，线材等）的铸锭和厚板。在钢铁工业中，成千上万吨钢材由高炉和电弧炉等生产。尽管生产工艺的细节不同，大多数金属（如铜和锌）和合金用相同的工艺从矿石中提炼出来。某些材料（如铝），由于其氧化物十分稳定，不能用置换方法制备而需用电解法提炼。

在很多情况下，我们需要回收利用金属和合金，废弃的金属被重熔和加工，去除了杂质并调整了合金成分比例。每年大量的钢铁、铝、锌、不锈钢、钛等被重新利用。

在铸锭工艺中，由炉子制得的熔化的钢铁或合金被浇铸于大模具中，其产物（铸锭）接着在另外的车间通过热轧方法得到有用形状的成品。连铸工艺的思路是在一系列步骤下将熔化的金属转变为具有一定形状（如板状、板状）的半成品。液态金属由漏斗倒入振动的水冷铜模中，钢铁的表面迅速冷却。这种半凝固的钢铁受振动脱离开模具，同时模具又被倒入新一批钢水。铸件脱离模具后逐渐冷却，其心部最后凝固。连铸件随后被切割成合适的长度。

对于钢铁和其他合金的板材、棒材、型材等产品还需将由铸锭开坯得到的扁钢坯进行二次加工才能得到，二次加工步骤如图7.96所示。目前的先进工艺已将铸和轧的工艺结合为连续操作，即形成连铸连轧工艺。


图7.96　钢铁和其他合金的二次加工步骤示意图



7.5　高分子合金概述

高分子合金，又称多组元聚合物，是指含有两种或多种高分子链的复合体系，包括嵌段共聚物、接枝共聚物，以及各种共混物等。正如由不同金属混合制得合金一样，其目的是通过高分子间的物理、化学组合获得更多样化的高分子材料，使它们具有更高的综合性能，因此，把这种高分子复合体系形象地称为“高分子合金”（polymer alloy）。当组元有两个时，就称为二元聚合物。本节将简述高分子合金相容性的判据及合金相图的测定方法，高分子合金的主要制备方法，高分子合金的形态结构，以及二元系高分子合金性能与组元性能的一般关系，最后简介高分子合金的主要类型。

7.5.1　高分子合金的相容性

两种高分子共混在一起能否相容的判据与小分子相容性判据相同，即混合自由能小于零：

ΔG=ΔH-TΔS＜0，　　　　（7.54）

式中，ΔH和ΔS分别为混合焓和混合熵。对于高分子体系来说，如果异种分子间没有特殊的相互作用，那么ΔH值总是大于零的，即溶解时吸热。因此，混合热这一项始终不利于两者的混合。由此可见，混合前后的熵增程度将决定两种高分子是否能混合。事实上，对于两种高分子的混合，熵的增加远小于两种低分子混合的熵增加，其原因可由图7.97来直观地说明。图中小分子A和B都占据一个格子，高分子则可视为由若干个链节构成，每个链节占据一个格子。图7.97（a）表示出小分子A和B混合的情况。由热力学公式S=klnω可知，熵（S）是微观组态数（ω）的函数，微观组态数越大，熵值越大。在混合物中有NA
 个A分子和NB
 个B分子，由于在格子模型中任何一个A和B互换位置都是一种新排列，故它们可能采取的排列方式数目为ω=（NA
 +NB
 ）！/（NA
 ！NB
 ！）。宏观体系中的NA
 ，NB
 都是很大的数目，小分子溶液的分子排列方式很多，因此溶解导致熵的增加极大。图7.97（b）是小分子A和高分子B相混合的情况。这时由于同一B链上的链节必须相互联结在一起，B链节所处的位置就不能任意地和A对换。这样，比之于纯A和纯B（纯组元的ω=1，S=0）的情况，熵仍然明显增加，但比之于相同体积的小分子A和B共混的情况，ΔS就小得多。图7.97（c）则是高分子共混的情况，这时，由于同一A链上的各链节和同一B链上的各链节都必须各自联结，互换位置，而构成新的排列方式更少，故高分子混合后熵的增加是非常有限的。在大多数情况下，不足以克服ΔH的贡献，即TΔS＜ΔH，故高分子的混合不太可能达到相对分子质量级的混合，总是形成多相体系。这就是多组元聚合物常常是不相容的热力学原因。


图7.97　混合熵示意图



（a）两种小分子混合　（b）小分子和高分子混合　（c）两种高分子混合

高分子的混合一般不能完全相容来得到均相（单相），故必出现相分离；相分离的机制与低分子一样，也有两种：调幅分解和形核与长大机制。调幅分解是通过成分的上坡扩散达到最终的相分离；而形核与长大机制则是通过成分的下坡扩散最终形成两相。

7.5.2　高分子体系的相图及测定方法


图7.98　高分子合金相图



和低分子一样，相图可直观地描述高分子合金的相容性。高分子合金相图中的相界曲线称为双节线（binodal），它有两种情况，如图7.98所示。一种是曲线有最高点（TC
 ），当体系的温度T＞TC
 时，无论共混物的组成如何，均不会分相，故TC
 是临界温度。又由于这一温度是双节线的最高点，故称为最高临界互溶温度（简称UCST）。当体系的温度T＜TC
 时，成分在曲线内的A/B共混物都将分相。两相的相对量可由杠杆法则确定。另一种是曲线存在最低点TC
 ，曲线的上方为两相区，曲线下方为单相区，存在最低互溶温度（简称LCST）。图7.98给出了兼有UCST和LCST的体系，即在温度较高或较低时体系均是分相的，只有当温度处于UCST＜T＜LCST这个范围时，任何成分的共混物才呈单相。

从原理上讲，一切对于体系的相结构敏感的方法都可以测定相界线，如热分析方法和动态力学法；或可对相结构、形态进行直接观察的手段，如扫描电子显微镜和透射电子显微镜。下面给出用散射光强I测定相界线的例子。对于一般的多相共混体系来说，分散相的尺寸常在几百纳米到几十微米的范围。这个尺寸的下限已与可见光的波长相当。因此，当光线通过这类材料时，就会发生强烈的光散射，出现混浊。当单相时，不会出现散射光强的突变。利用光散射的这一性质就可确定相界线。图7.99（a）给出了一个典型的结果。散射光强随温度变化的曲线发生突变的温度常称为“浊点”。将不同组元的共混物的浊点对组元作图，便可得到如图7.99（b）那样的相界。该方法测定的局限有三点：一是高分子组元的折光率应有较大的差异，而且还应注意折光率的温度系数，否则，若温度改变时两组元的折光率变得相等了，也会引起散射光强的剧降，这有可能被误认为产生了相变；二是当分散相的尺寸远小于可见光波长，如嵌段共聚物的微相分离的尺寸仅几个至几十个纳米，该方法就失效；三是散射光强的突变还受到动力学因素的控制，例如冷却或升温速度，相区尺寸变化的速度等，故该方法测得的相界不能称为平衡相图中的溶解度限线。因此，相界线的确定通常采用多种方法的配合。


图7.99　光散射法测定相界线



（a）共混物散射光强I随温度的变化　（b）浊点与组元的关系

高分子合金相图至今极少，其可能有两个原因：一是许多不相容的体系，其LCST或UCST都不在容易进行实验的温度范围，或高分子可能耐受的温度范围之内；另一原因是实验上的困难，利用上述光散射法确定相界应用得较多，但它有许多致命的弱点，限制了它的应用范围。图7.100给出了用上述方法测定氯化聚乙烯（CPE）和不同相对分子质量的有机玻璃（PMMA）共混物的相图。图中显示出，不同相对分子质量的PMMA/CPE合金曲线存在最低互溶温度，表明了这些合金在TC
 温度（最低点）以上为两相区，TC
 温度以下为单相区；同时，随着PMMA相对分子质量的增加，TC
 温度将降低。


图7.100　CPE与不同相对分子质量的PMMA共混物的实验相图



7.5.3　高分子合金的制备方法

高分子合金的制备方法可分为物理方法和化学方法两种类型。在论述高分子合金制备方法之前，先复习高分子的聚合方法：加聚反应和缩聚反应。

高分子是一种以共价键连接大量重复结构单元所形成的长链结构为基础的化合物。例如，聚乙烯的分子链结构



可以简写为，它是由许多结构单元重复连接构成的。这个结构单元就称为聚乙烯的链节。n是链节的重复次数，又称聚合度。实际上各个聚合的分子链的长度是不一样的，因此它表示一个链上平均的链节数。链节之间是强的共价键，长链之间是弱的范德瓦耳斯力。上图是聚乙烯的二维结构示意图，图中单键碳原子之间的角度是180°，而实际是109°。高分子的长链结构可以由两种基本的聚合反应来获得。


1. 加聚反应


下面以乙烯为例，说明通过加聚反应形成聚乙烯的过程。单个乙烯分子称为单体，它结构中的两个碳原子以不饱和的双键共价结合，另外，它分别与两个氢原子构成稳定的8个电子壳层。如果加入一种引发剂，比如，加入一种过氧化氢H2
 O2
 ，它可分解成两个OH*活性引发基团（H2
 O2
 →2HO），而使碳的双键破坏，以致乙烯单体变成了链节。其中一个OH基团依附在链节上，这就是链的引发阶段。一旦引发，就进入自发的、连锁快速的生长阶段（生长1000个链节构成的分子所需的时间约10-2
 ~10-3
 s），因为碳的双键被破坏成单键，故碳原子的两端都形成了自由基。由于其价电子不饱和，便容易实现聚合，而且这种聚合反应释放的能量大于破坏双键的能量，所以聚合过程可以不断地进行，直至链的生长终止。使链生长终止有两种方式：一种是链的活性端遇到OH*而终止生长，如图7.101所列举的加聚反应过程；另一种是两个生长链相遇，结合成一个更长的链，反应就终止。由上述可知，加聚反应经历三个阶段，即链的引发，链的生长和链的终止。链的引发可以用引发剂引发，也可以用热引发或光引发。加聚反应产物的特点是，所形成的聚合物的成分与引发的单体成分相同。


图7.101　加聚反应的三个阶段



以上加聚反应的单体只是一种，这种反应称为均加聚反应（简称均聚），所得的产物称均聚物。由两种或多种单体参加的加聚反应，则称为共加聚反应（简称共聚），所得的产物称共聚物，如以下的丁二烯单体与苯乙烯共聚成为丁苯橡胶：



通过加聚反应得到的丁苯橡胶的成分是两种单体成分的组合，无新的成分出现。


2. 缩聚反应


一种或多种单体互相混合链接成聚合物，同时析出（缩出）某种低分子物质（如水、氨、醇、卤化物等）的反应称为缩聚反应，所生成的聚合物称为缩聚物，其成分与单体不同。缩聚反应比加聚反应复杂得多。缩聚反应是以一种逐步生长的方式进行的，它的聚合速度比加聚反应慢得多。图7.102是苯二甲酸和乙二醇两种单体通过缩聚反应生成聚酯纤维（即涤纶）和副产品甲醇（低分子）的过程。随着重复这样的过程，相对分子质量逐步增长，最终得到高相对分子质量的聚酯纤维。


图7.102　聚酯纤维的缩聚反应



缩聚反应是反应基团之间的反应，上述两种或多种单体之间的反应称为共缩聚。

若是同一种单体所进行的缩聚反应称为均缩聚，其产物称为均缩聚物。例如，n个氨基己酸（NH2
 （CH2
 ）5
 COOH）可通过均缩聚反应生成聚酰氨6（尼龙6）：



前已论述了高分子链具有线型、支化、交联和三维网络等分子结构，分子结构的形式取决于聚合反应中单体能形成的键数，即单体的官能度。线型分子链由二官能度单体（即单体分子中具有二处能形成分子链的活性点）反应得到，如氯乙烯、乙二醇等均为二官能度单体。若有官能度大于2的单体参与反应，则得到支化分子链，如苯酚（三官能度）与甲醛（三官能度）经缩聚反应得支化结构，随聚合度进一步地加大，支化可发展为三维网络结构，即形成固化的酚醛树脂（由两种单体经缩聚反应得到的聚合物，其命名常在单体名称之后加上“树脂”两字。此外，“树脂”两字习惯上也泛指在化工厂或实验室合成出来的未经加工的高分子化合物）。


3. 物理共混法


物理共混法又称为机械共混法，是将不同种类高分子在混合（或混炼）设备中实现共混的方法。共混过程一般包括混合作用和分散作用。在共混操作中，通过各种混合机械供给的能量（机械能、热能）的作用，主要是对流和剪切作用，扩散作用较为次要，使被混物料粒子不断减小并相互分散，最终达到均匀分散而成为混合物。在机械共混操作中，一般仅产生物理变化，只是在强烈的机械剪切作用下，可能使少量高分子降解，产生大分子自由基，继而形成接枝或嵌段共聚物，此时伴随一定的化学过程。

物理共混法包括干粉共混、熔融共混、溶液共混及乳液共混等方法，最常用的是熔融共混法。熔融共混合法是将各高分子组元在黏流温度以上进行分散、混合，最终制成均匀分散的混合物，其工艺如图7.103所示。该方法的特点是共混效果好、适用面广，因而是最常用的共混方法。


图7.103　熔融共混过程示意图




4. 化学共混法


化学共混法主要有两种：共聚-共混法和互穿聚合物网络。


a.
 共聚-共混法
 　共聚-共混法有接枝共聚-共混和嵌段共聚-共混之分。在制备高分子合金中，接枝共聚-共混法更为重要。

接枝共聚-共混法，其过程是将高分子A溶解于单体B，再使B引发聚合，活性B大分子自由基可对A链产生链转移反应，使A链上产生自由基再引发B的聚合，这样就形成了支化B链。该方法的特点是在高分子A存在的情况下，单体B“就地”聚合制得共混物，它与高分子A和高分子B直接共混得到的产物的主要区别是，前者有高分子A和B的接枝共聚物生成，它在聚合过程中对两相起了“乳化”稳定作用，也对最终产品增强两相的黏结力起了决定性作用。例如，抗冲聚苯乙烯（HIPS）就是在聚丁二烯（PB）存在下，苯乙稀单体“就地”聚合制得共混物，即聚苯乙烯（PS）是苯乙烯与丁二烯的接枝共聚物的共混物，正是由于接枝共聚物的存在，显著地提高了聚苯乙烯的抗冲性能。


b.
 互穿聚合物网络
 　互穿聚合物网络（interpenetrating polymer networks ，IPN）是制备高分子合金的重要新方法。

制备IPN最通常的方法是，将交联高分子A用含有引发剂和交联剂的单体B溶胀（溶剂分子渗透进入高分子中，使高分子体积膨胀，称为溶胀），再行聚合，便得到A和B交互贯穿的网络，如图7.104所示。如果同时将高分子A和B的单体，各自的引发剂和交联剂全部混合，然后使之分别同时聚合，这样同步产生的IPN共混物又特称为SIN。这里的聚合过程应是独立进行的。通常一为加聚反应；一为缩聚反应。IPN技术已广泛用于制备减振材料、特种涂料、牙科材料、离子交换树脂、控制释放药物等。


图7.104　IPN制备示意图




5. 高分子合金加工成型工艺


高分子材料的成型工艺有很多，如铸模、挤压、薄膜和纤维成型，采用何种工艺在很大程度上取决于材料本身的特性，即材料是热塑性还是热固性。对于热塑性材料而言，可选用更多的成型方法，高分子材料首先将其加热至接近或高于其熔点的温度，得到熔体或高弹体，然后注入模子中得到所需形状，热塑性弹性体也可用此方法成型。在这些工艺过程中，废料可以十分容易地被重新利用，在最大程度上减少了浪费。热固性高分子材料的成型方法则相对较少，这是由于一旦高分子网状结构形成，高分子材料就难以再次成型了。热塑性弹性体需要在高剪切设备中加工成型，其被加热至黏弹性变形，材料可形成永久的网状结构。在混合步骤之后，材料被加入固化剂（如氧化锌）。当材料脱离混合容器后易于弯曲，可进行小幅度挤压，轧制成型或浸入涂覆等处理。

以下是高分子材料成型的各种工艺，可以看到，大多数工艺只能用于热塑性材料。


a.
 挤压成型
 　这是应用得最多的热塑性高分子制备工艺。挤压成型可用于两个场合，首先，它提供了连续制备简单形状材料的途径。第二，挤压成型保证了添加剂（如炭黑，填料等）均匀混合，可与后续其他的成型工艺相结合。螺旋加工设备包含了一个或一对螺丝（配对关系），迫使加热后的热塑性材料（固态或液态）和添加剂通过模子后形成薄膜，薄板，试管状，空管状材料，甚至可以生产塑料袋。在工业上挤压器可以有60~70ft（1ft=0.3048m），直径2ft，并划分为热区和冷区。由于热塑性材料存在剪切收缩效应和黏弹性，因此控制成型温度和材料黏稠度对于挤压成型工艺来说便显得尤为关键。挤压成型还可以被用在导线和电缆的包覆上，热塑性材料和热固性材料都可以。


b.
 吹塑成型
 　一个中空的预成型热塑性高分子材料被放入模子中，通入高压气体使其膨胀并贴合于模子表面，见图7.105。这种工艺用于生产塑料瓶，容器，汽车油箱和其他中空形状器件。


图7.105　典型的热塑性材料成型工艺



（a）挤压成型　（b）吹塑成型　（c）热成型　（d）轧膜成型　（e）纺丝成型　（f）铸造成型


c.
 注射成型
 　热塑性材料加热到熔点后被挤入一个封闭模子然后成为一定形状的模型，这种工艺类似于金属压模成型，一个活塞或特殊螺丝对原料加压挤入模具中。非常多的器具如杯子，梳子和开罐器齿轮都是用此方法制得的。


d.
 热成型
 　热塑性高分子薄板加热到热弹性温区后经压模可制得各种不同形状的产品，如蛋形卡纸和装饰嵌板。产品可在真空或大气压下由匹配模子中成型而得。


e.
 轧膜成型
 　在轧膜成型中，熔融的塑料倒入开有小口的一系列轧轮中，这些轧轮可能带有浮雕花纹，可以轧挤出薄片状高分子材料（如聚氯乙烯）。典型的产品有聚氯乙烯瓦片和防雨卷帘。


f.
 纺丝成型
 　细丝，纤维和纱线可以通过纺丝成型的方法生产。熔融的热塑性高分子材料被强行从含有很多小孔的模子挤出。这个模子被称为喷丝板，可以旋转形成纱线。对于一些材料，包括尼龙，这些纤维可能最后被沿着平行于丝线的方向拉伸从而提高其强度。


g.
 铸造成型
 　许多高分子材料可以在模子中铸造得到固化的成品。这些模子可能是平板玻璃用于生产更薄的薄片。旋转铸造是一种特殊的铸造方法，将熔融的高分子材料倒入绕两个轴旋转的模子中，离心力使材料贴于模子表面，可以生产很薄的帐篷顶篷。


h.
 模压成型
 　热固性材料成型前先将固态高分子颗粒放入模子中，然后加热令其网状连接，并加入高压和高温使材料熔化充满模子，然后迅速固化。小的电源箱板，挡泥板，罩子，汽车边板都可以由此工艺生产，如图7.106所示。


图7.106　典型的热固性材料成型工艺



（a）模压成型　（b）传递成型


i.
 传递成型
 　传递成型设备由一个双腔体构造而成，高分子材料加热后由高压压入第一个腔体，待其熔化后高分子熔体被注入旁边的腔体，这个过程对于热固性材料而言提供了注射成型方法某些优势。


j.
 反应注射成型
 　液态热固性高分子树脂首先被注入混合容器中，然后直接进入一个加热模子成为一定形状的产品，成型和固化在模子中同时发生。在强化反应注射成型工艺里，含有细颗粒和短纤维的增强材料被注入腔体中成为复合材料。汽车保险杠，挡泥板和家具部件可以通过此方法制得。


k.
 发泡成型
 　泡沫材料可以由聚苯乙烯，氨基甲酸酯，聚甲基丙烯酸甲酯和为数众多的其他材料制得。高分子原材料为球形，添加有起泡剂，如戊烷。在预膨胀过程中，球粒的直径膨胀了约50倍，经预膨胀的粒子随后被注入模子中，通过蒸汽使粒子之间相熔合，从而得到密度只有约0.02g/cm3
 的超轻材料。发泡杯子，包装材料和绝缘材料都是这种工艺的应用。发动机保温器就是由发泡聚苯乙烯材料制成的。

7.5.4　高分子合金的形态结构

高分子合金可能是单相（均相）也可能是复相（非均相）的。单相合金与无规共聚物相对应，而复相合金与一般聚合共混物相对应。高分子合金的形态结构是指不同高分子所形成的相结构，其尺寸范围约为0.01~10μm，其对合金性能有重要的影响。组元相同，形态结构不同的高分子合金可能会有显著的性能差异。

二元高分子合金按相的连续性可分为单相连续结构、两相连续结构两种类型。


1. 单相连续结构


单相连续结构是两相中有一相呈连续分布，此连续相称为基体，另一相分散于基体之中。根据分散相相畴（phase domain）的形态，又分为分散相不规则、规则和胞状等3种情况：① 分散相由相畴形状不规则、大小不一的颗粒组成。机械共混法制得的产物一般具有这种形态。② 分散相的相畴形态比较规则，一般为球形，也有柱状形等。颗粒内不包含或只含极少量连续相成分。如苯乙烯质量分数为80%的苯乙烯-丁二烯的嵌段共聚物就属于此类。某些高分子合金的相畴不仅形状规则、大小均匀，而且相畴在空间的排列可达到宏观量级的长程有序，例如，苯乙烯质量分数为30%的苯乙烯-异戊二烯星形嵌段共聚物就具有长程有序结构。③ 分散相的相畴具有胞状结，即分散相中包含由连续相组元构成的更小的颗粒，把分散相颗粒当作胞，胞壁由连续相组元构成，胞内又包含连续相组元构成的更小的颗粒，所以取名为胞状结构。接枝共聚-共混法制得的高分子合金大多具有这种结构。图7.107给出的是高抗冲聚苯乙烯的典型的胞状结构电镜照片。在这种高分子合金中，连续相为聚苯乙烯，分散相为橡胶，并包含许多分散在其内的聚苯乙烯相畴（微区）。


图7.107　高抗冲聚苯乙烯的胞状结构




2. 两相连续结构


互穿网络的高分子合金具有典型的两相连续结构。合金中两种高分子的网络都是连续相，相互贯穿，使整个试样成为一个交织网络。如果合金中两种组元的相容性不好，则会发生一定程度的相分离。这时，两种高分子网络不是分子程度上，而是相畴程度上的互相贯穿，如图7.108所示。两组分的相容性越好，相畴越小。


图7.108　有一定相容性的互穿网络的两相连续结构示意图



综合对二元高分子合金复相形态结构的观察，可归纳为以下的规律。分散相的形状随其含量的增加从球状→棒状→层状，这种规律和金属的共晶合金相似。其结构模型如图7.109所示。图7.110给出了苯乙烯-丁二烯-苯乙烯三嵌段共聚物（SBS）的形态结构电镜照片。图中黑色部分为聚丁二烯橡胶相，白色部分为聚苯乙烯塑料相。由图可见，当丁二烯含量较少时，橡胶相为分散相，其分散在塑料相基体中。橡胶相的形状随丁二烯含量的增加依次从球状→棒状→层状。当丁二烯的含量超过苯乙烯含量时，橡胶相将转变为连续相，成为基体，而塑料相将转变成为分散相。随着苯乙烯含量的减少，塑料相发生由层片状→棒状→球状的转变。高分子合金中，一种组元由连续相向分散相的转变或由分散相向连续相的转变，称为相反转。


图7.109　非均相高分子合金的形态结构模型




图7.110　苯乙烯-丁二烯-苯乙烯三嵌段共聚物的形态结构电镜照片



图中：苯乙烯与丁二烯的质量浓度比为（a）80∶20　（b）60∶40　（c）50∶50

从广义上说，结晶高分子也是复相体系，一相是晶相，另一相是非晶相。当结晶程度较低时，晶相为分散相，非晶相为连续相；当结晶程度较高时（超过40%），晶相为连续相，非晶相为分散相。当二元高分子合金中有一组元能结晶，或两个组元都能结晶时，合金的形态结构的基本情况如图7.111和图7.112所示。图7.111示意出晶态-非晶态共混物的形态结构。当非晶相为基体时，晶粒或球晶分散在非晶区中。而当结晶程度较大时，晶相为连续相（基体），非晶相分散在球晶中，或非晶聚集成较大的相畴分布在球晶中。图7.112示意出晶态-晶态高分子合金的形态结构。当两种高分子的结晶度均较低时，非晶为连续相，两种晶粒或晶粒和球晶分散在非晶区中。当两种高分子的结晶度很高时，可能生成两种不同的球晶，也可能共同生成混合型的球晶，其中分布着非晶相。


图7.111　晶态-非晶态共混物形态结构示意图



（a）晶粒分散在非晶区中　（b）球晶分散在非晶区中　（c）非晶态分散在球晶中　（d）非晶态聚集成较大的相畴分布在球晶中


图7.112　晶态-晶态聚合物共混物的形态结构示意图



（a）两种晶粒分散在非晶区中　（b）球晶和晶粒分散在非晶区中　（c）分别生成两种不同的球晶　（d）共同生成混合型的球晶

7.5.5　高分子合金性能与组元的一般关系

二元高分子合金性能与组元的关系可用“混合物法则”作近似估算，最常用的两个关系式如下：



式中，p为合金某一性能，如密度、电性能、模量等，p1
 和p2
 分别为组元1及2相应的性能，w1
 和w2
 分别为组元1及2的质量分数。大多数情况下（7.55）式给出合金性能的上限值，而（7.56）式给出下限值。对于单相高分子合金，如无规共聚物等，基本上符合（7.55）式。如果两组元的相互作用对合金性能产生影响，则可引入相互作用因子I，于是对（7.55）式修正后的表达式为：

p=p1
 w1
 +p2
 w2
 +Iw1
 w2
 。　　　　（7.57）

相互作用因子可正可负，例如，对醋酸乙烯和氯乙烯的无规共聚物的玻璃化温度可近似表达为：

Tg
 =Tg1
 w1
 +Tg2
 w2
 -28w1
 w2
 ，

式中，w为质量分数。

对于双相高分子合金，分散相颗粒的大小和形状会对某些性能发生影响，则合金性能与组元的关系如下：



式中，p和p2
 分别为合金及连续相的性能，φ2
 为分散相的体积分数，ψ为与分散颗粒最大堆砌分数有关的常数，A为分散相的形状因子，如对均匀的球形颗粒，A=1.5，B为与两组元性能比值有关的常数。

对两相都是连续的高分子合金，其性能与组元的关系可表达如下：



式中，φ1
 和φ2
 分别为组元1和2的体积分数，n为常数，例如IPN混合物，其弹性模量符合。

随着组元成分的变化，高分子合金会出现相的反转，在相转变区，如弹性模量等性能较符合下式：

lgp=φ1
 lgp1
 +φ2
 lgp2
 。　　　　（7.60）

上述各关系仅是基本的指导原则，实际关系要复杂得多，仍需要根据实验结果归纳出某种关系式。

7.5.6　高分子及其合金的主要类型

高分子材料按材料的用途可分为塑料、橡胶和纤维三类。塑料具有很宽的性能变化。某些塑料硬而脆，某些很柔顺，在外力下呈现弹塑性形变。因此，塑料高分子链可以有结晶度，也可以是线型、支化和交联的。具有高弹性的人造橡胶，其分子链的结构必须具有足够高的交联，这种交联通常是在高温下通过硫化来实现的。纤维高分子具有被拉成丝的性能，其长度与直径比一般至少可达100/1。由于纤维在使用中将承受各种力学形变，因此，它们必须具有高的抗拉强度，高的弹性模量和抗磨性。这就要求纤维材料有高的相对分子质量。而且分子链的结构和组态应该允许产生高的结晶度，并转变为对称性的线型和无支化的分子链。在上述三种类型中的塑料，根据它们在高温时的力学特征可分为热塑性和热固性两类。

（1）热塑性高分子。热塑性高分子被加热时软化，冷却时硬化，该特性可重复出现。这些材料通常是在热和压力共同作用下制备的。在分子水平上，当温度提高到使共价键破断的温度之下时，由于分子运动的增加使分子链之间的次键合力减小，以致在外力的作用下分子链之间的相对运动就容易得多，因此，热塑性材料具有相对软和良好的塑性及冲击韧性。大部分线型链和某些具有柔顺性的支链结构的高分子是热塑性聚合物。

（2）热固性高分子。热固性高分子当冷却时呈现硬的特性，在随后的加热过程中也不软化。在最初的热处理过程中，在相邻分子链之间的共价键交联结构已形成，这些键把链锚住，以致阻止了分子链在高温下的振动和旋转。热固性高分子约有10%~50%的链节被交联。当温度加热超过使交联键断裂和高分子降解的温度时，热固性高分子的特性消失。热固性高分子通常比热塑性高分子更硬、更强和更脆，但具有更好的尺寸稳定性。大部分的交联和网络结构的高分子是热固性聚合物。

对于高分子合金可以用具有不同性能为基的聚合物来分类。


1. 以聚乙烯为基的高分子合金


聚乙烯（PE）是最重要的通用塑料之一，其优点是可塑性好，加工成型简便，缺点是软化温度低，强度不高，容易应力开裂，不容易染色等。采用共混法可有效地克服这些缺点。

以聚乙烯为主要成分的共混物有以下几种：不同密度聚乙烯之间的共混物；聚乙烯与乙烯-醋酸乙烯共聚物（EVA）；聚乙烯与丙烯酸酯类共混物；聚乙烯与氯化聚乙烯（CPE）共混物等。例如，不同密度聚乙烯之间的共混物，可使熔化区加宽，冷却时延缓结晶，这对聚乙烯泡沫塑料的制备很有价值。控制不同密度PE的比例，能得到多种性能的泡沫塑料。


2. 以聚丙烯为基的高分子合金


聚丙烯（PP）耐热性优于PE，可在120℃以下长期使用，刚性好，耐折叠性好，加工性能优良。主要缺点是成型收缩率较大，低温容易脆裂，耐磨性不足，耐光性差，不容易染色等。合金化是克服这些缺点的有效途径。这类高分子合金主要有：PP/PE共混物，PP/EPR（乙丙共聚物），PP/BR（顺丁胶）共混物等。例如，聚丙烯与顺丁胶共混可明显提高聚丙烯的韧性。当PP与质量分数为15%的BR共混时，抗冲强度可提高6倍以上，同时，脆化转折温度由PP的30℃降至8℃。PP/BR的挤出膨胀比PP，PP/PE，PP/EVA等都小，所以制品的尺寸稳定性好。


3. 以聚氯乙烯为基的高分子合金


聚氯乙烯（PVC）是一种综合性能良好、用途极广的高分子。其主要缺点是热稳定性不好，100℃时即开始分解，因而加工性能欠佳，聚氯乙烯本身较硬脆，抗冲强度不足，耐老化性和耐寒性差。通常合金化改性的高分子合金主要有：PVC/EVA，PVC/CPE，PVC/PB（聚丁二烯），PVC/ABS（A：丙烯腈，B：丁二烯，S：苯乙烯，三元共聚而成）等。例如，PVC/ABS合金具有抗冲强度高、热稳定性好、加工性能优良等特点。


4. 以聚苯乙烯为基的共混物


聚苯乙烯（PS）的特点是强度高，但缺点是脆，韧性差，容易应力开裂，不耐沸水。合金化后改性高分子合金主要有：抗冲聚乙烯（HIPS），ABS树脂等。例如，聚苯乙烯与丁苯胶（SBR）制成的合金，克服了聚苯乙烯的脆性，极大地提高了抗冲强度。

7.6　陶瓷合金概述

用于工程的陶瓷可分为结构陶瓷和功能陶瓷两大类，前者主要利用陶瓷的力学性能，后者主要利用陶瓷的光、电、磁、热等物理性能。大多陶瓷都由两个组元及多组元组成，因此，这些陶瓷材料也可称为陶瓷合金。陶瓷材料按品质又可分为传统陶瓷和先进陶瓷，传统陶瓷主要的原料是石英、长石和黏土等自然界存在的矿物，先进陶瓷的原料一般采用一系列人工合成或提炼处理过的化工原料。

陶瓷材料的原子间结合力主要为离子键、共价键或离子-共价混合键，这就导致陶瓷材料的本征脆性，在受力时只有很小的形变或没有变形发生。这种本征特性限定了陶瓷材料不能采用金属材料常用的各种工艺进行制备，而必须通过粉体的制备，粉体的成型和烧结的方法，这类似于金属硬质合金的粉末冶金制备方法。本节将简述陶瓷的粉体的合成、陶瓷的成型和烧结的方法和原理、陶瓷材料的力学性能和物理性能，不限制陶瓷的组元数目。

7.6.1　陶瓷粉体的合成

氧、硅、铝三种元素占地壳中元素总量的90%，它们以硅酸盐和铝硅酸盐蕴藏在自然界，成为陶瓷工业产品的主要原料。

高岭石［Al2
 （Si2
 O5
 ）（OH）4
 ］为基的矿物是高级黏土的主要成分。

具有层状结构的含水硅酸镁［Mg2
 （Si2
 O5
 ）2
 （OH）2
 ］的滑石是制造电工、电子元件和瓷砖的重要原料。

无水SiO2
 是玻璃、釉料、搪瓷、耐火材料、磨料以及白瓷制品中的主要成分。SiO2
 具有多晶型，作为原料使用的主要是是石英。

除黏土和石英外，长石也是传统陶瓷的主要原料。长石是含有K+
 ，Na+
 或Ca2+
 的一种无水铝硅酸盐，作为助熔剂促进形成玻璃相。主要长石材料有钾长石K（AlSi3
 ）O8
 ，钠长石Na（AlSi3
 ）O8
 和钙长石Ca（Al2
 Si2
 ）O8
 等。

陶瓷粉体的制备也称为粉体的合成，它可以分为两类，一类是机械破碎法，另一类是物理化学法。


1. 机械破碎法


机械破碎法可采用多种方式的机器，如颚式破碎机（粗碎设备）、轮碾机（中碎设备，也可用于混合物料）、球磨机（细碎设备，也可用于混料）、气流粉碎机（超细碎设备，最小颗粒尺寸为0.1~0.5μm），气流粉碎可在氮气、二氧化碳或惰性气体气氛中进行。


2. 物理化学法


（1）固相法：固相法利用固态物质间的反应来制取粉体。在制备陶瓷粉件原料中常用的反应包括化合反应、热分解反应和氧化物还原反应，这几种反应在实际工艺过程中经常同时发生。使用固态法制备的粉体有时颗粒尺寸偏大，需进一步加以粉碎才能作为原料使用。下面举例说明各种方法的使用。

化合反应一般是两种或两种以上的固态物质经混合后在一定的温度与气氛条件下生成另一种或多种复合固态物质的粉体，有时也可能伴随某些气体的逸出。例如钛酸钡陶瓷粉体的合成，其将相同摩尔数的BaCO3
 和TiO2
 固体粉体混合均匀，在1100~1150℃之间保温2~4h，生成钛酸钡原料并放出二氧化碳，反应式如下：

BaCo3
 +TiO2
 =BaTiO3
 +CO2


热分解反应是通过加热金属的硫酸盐、硝酸盐，由热分解制得优异性能的高纯氧化物粉体。例如：α-Al2
 O3
 粉体的制备通过铝硫酸铵盐［Al2
 （NH4
 ）2
 （SO4
 ）2
 ·24H2
 O］在空气不同温度下加热制得，具体热分解反应如下：

Al2
 （NH4
 ）2
 （SO4
 ）4
 ·24H2
 O→Al2
 （SO4
 ）3
 ·（NH4
 ）2
 SO4
 ·H2
 O+23H2
 O↑（约200℃加热）

Al2
 （SO4
 ）3
 ·（NH4
 ）2
 SO4
 ·H2
 O→Al2
 （SO4
 ）3
 +2NH3
 ↑+2H2
 O↑（500~600℃）

Al2
 （SO4
 ）3
 →γ-Al2
 O3
 +3SO3
 ↑（800~900℃）

γ-Al2
 O3
 →α-Al2
 O3
 （1300℃，1.0~1.5h）

先进陶瓷材料中的碳化硅和氮化硅的粉体通常采用氧化物还原法制备。例如，SiC粉体是将石英砂（SiO2
 ）与碳粉混合，在电阻炉中用碳来还原SiO2
 后生成碳化硅。炉内所发生的基本反应是：

SiO2
 +3C=SiC+2CO（1500℃以上）

其反应过程为：

SiO2
 +C=SiO+CO

生成一氧化碳，其与碳反应直接生成碳化硅：

SiO+2C=SiC+CO

SiO也可被碳还原成元素硅：

SiO+C=Si+CO

此时，硅蒸汽与碳继续反应生成碳化硅：

SiC+C=SiC

（2）液相法：液相法广泛应用于先进陶瓷中超微粉原料的制备。它可以更好地控制粉体化学成分，进行离子水平上的均匀混合。液相法主要有沉淀法、溶胶-凝胶（Sol-gel）法等。

沉淀法是在金属盐溶液中添加或生成沉淀剂，并使溶液挥发，对所得到的酸盐和氢氧化物通过加热分解得到所需的陶瓷粉体。例如，钛酸钡BaTiO3
 微粉可采用直接沉淀法制成。将Ba（OC3
 H7
 ）2
 和Ti（OC5
 H11
 ）4
 溶解在异丙醇或苯中，加水水解，得到颗粒直径为几纳米的化学计量BaTiO3
 结晶粉体。

溶胶-凝胶法是将金属氧化物或氢氧化物的溶胶在90~100℃加热形成凝胶物质，再经过滤、脱水、干燥和适合温度烧结，可制得高纯度超细氧化物粉体。例如，用溶胶-凝胶法制得ThO2
 粉体经烧结后的制品致密度极高，可达到理论密度的99%。

（3）气相法：气相法制备陶瓷粉体有两种方法：物理气相沉积法（PVD）和化学气相沉积法（CVD）。

物理气相沉积法是将原料用电弧或等离子体高温加热至气化，然后在加热源与环境之间很大的温度梯度下急冷，凝聚成粉状颗粒（蒸发与凝聚原理见6.3节）。

化学气相反应法是采用挥发性金属化合物蒸气通过化学反应合成所需物质粉体的方法。例如，SiCl4
 与NH3
 在500~900℃通过化学气相反应可生成0.1μm的非晶态粉体，然后在更高温度进行热处理可得到高纯超细Si3
 N4
 粉体。

7.6.2　陶瓷粉体的成型和烧结

陶瓷的制备基本步骤如图7.113所示，除上述的粉体的合成外，随后包括粉体细化和干燥、铸造成型、固化烧结、二次加工和生成最终产品。例如，单向模压成型是在压力作用下将粉体压制成一定形状的坯体，如图7.114（a）所示，由于压力的作用，粉体颗粒产生位移，填充孔隙，因此减少孔隙和提高了坯体密度，经烧结后由于晶界和块体扩散提高烧结陶瓷的密度，表面扩散和蒸发凝聚使晶粒生长，烧结后陶瓷的显微组织一般形成等轴晶，如图7.114（b）所示。


图7.113　陶瓷制备的基本步骤




图7.114　陶瓷的成型（a）和烧结后的显微组织（b）



7.6.3　玻璃的制备

玻璃的制造工艺比较特殊，不同于上述陶瓷的成型和烧结方法。板材玻璃是在熔融态时生产的，该技术包括熔融玻璃通过水冷的轧辊或浮过液锡表面，如图7.115所示。液锡处理使玻璃表面极其光滑。浮法玻璃工艺是玻璃加工领域中突破性的发展。


图7.115　生产板材玻璃的技术



（a）轧辊成型　（b）浮过液锡表面成型

某些特殊形状的玻璃，如器皿和光学玻璃透镜等，它们生产的方法（见图7.116）是熔融玻璃通过模具铸造，然后以尽可能慢的速度冷却来减小残余应力和避免玻璃件的开裂。玻璃纤维是液态玻璃通过白金（Pt）模具的小孔拉拔而成的，如图7.117所示。玻璃后期的退火是为了减小残余应力。


图7.116　特殊形状玻璃的生产技术



（a）挤压成型　（b）挤压结合吹气成型


图7.117　玻璃纤维的拉拔技术



7.6.4　陶瓷材料的性能

陶瓷的性能包括力学性能和光、电、磁、热等物理性能。下面将分别简述之。


1. 力学性能



图7.118　金属材料与陶瓷材料的应力-应变曲线



与金属材料不同，陶瓷材料在室温拉伸载荷作用下不出现塑性变形阶段，即弹性形变结束后立即发生脆性断裂，如图7.118所示。陶瓷中原子的结合为离子键或共价键，具有明显的方向性和很少的滑移系，同号离子相遇时具有因静电能产生的很大排斥力，因此，大多陶瓷材料在室温下难以产生塑性变形，只有在高温才呈现明显的塑性变形。只有极为少数的简单晶体结构的陶瓷材料，如具有NaCl结构的MgO，KCl等在室温下具有塑性。某些超细化晶粒的陶瓷，如Al2
 O3
 ，ZrO2
 等，在高温下会出现超塑性，这对于难以加工的陶瓷材料来说具有重要的工程意义。

对于脆性的陶瓷材料通常不是用抗拉强度来表示材料的力学性能，而是用抗压强度（或称压缩强度）来表示，它是工程材料的一个常测指标。陶瓷材料的抗压强度远高于抗拉强度，一般可以利用抗压强度对构件设置预应力，从而使承受拉应力状态下的材料能增强抗力。目前改善陶瓷材料脆性和增韧的方法有以下几种：加入分散的晶须、纤维或弥散的第二相增韧；加入ZrO2
 ，通过ZrO2
 的马氏体相变增韧；表面强化增韧等。

陶瓷的高硬性使它们在室温和高温得到广泛的应用。例如，金刚石是自然界材料中最硬的，工业金刚石被用作研磨和抛光的磨料，由CVD制备的金刚石和类金刚石涂层作为切割工具的抗磨损涂料，当然，也被用作珠宝。SiC具有优异的高温（高于钢的熔点）抗氧化能力，因此，它经常被用于金属合金切割工具的涂层；SiC在金属基和陶瓷基复合材料中以颗粒或纤维状增强基体的强度。Si3
 N4
 具有类似SiC的性能，只是高温强度稍低一些。硼硅酸盐玻璃含有15% B2
 O3
 ，具有十分优异的物理和化学稳定性，用作实验室玻璃器具和高放射性废料的储存容器。钙铝硼硅酸盐玻璃通常作为复合材料的增强纤维，如玻璃纤维。铝硅酸盐玻璃含20% Al2
 O3
 和12% MgO，以及含有3% B2
 O3
 的高硅玻璃可以抵御高温和热冲击。镁铝硅酸盐玻璃作为高强度纤维用于复合材料。熔融石英或高纯SiO2
 具有最高的抗高温、抗热冲击和化学冲击性。水泥和黄沙混合而成的混凝土被大量用于建筑。

玻璃陶瓷为晶体材料，由非晶玻璃转化而得，通常有很高的结晶度（≥70%~99%）。玻璃陶瓷的特殊结构令其具备了很高的强度和韧性，并且在通常情况下具有低的热膨胀系数和很好的耐高温性能。可能最重要的玻璃陶瓷是基于Li2
 O-Al2
 O3
 -SiO2
 体系，这些材料被用于烹饪器具和炉子的陶瓷器件。其他玻璃陶瓷被用于通信、计算机和光学领域。


2. 物理性能


材料的物理性能涉及光、电、磁和热等效应，具体机理将在第10章论述，下面简述涉及这些性能的一些主要陶瓷体系。

（1）导电和介电材料：导电陶瓷的电导率远大于一般陶瓷。绝大部分陶瓷属于绝缘体，但具有间隙结构的碳化物呈现良好的导电性能，其导电机理属电子电导；而某些陶瓷材料在一定的温度或压力条件下呈现离子电导特性，这类固体电解质称为快离子导体或快离子陶瓷。由于离子传导对周围物质的活度、温度、压力的敏感性，因此可以利用快离子导体制作多种固态离子选择电极，气（液）敏、热敏、湿敏和压敏传感器；利用快离子导体内某些离子的氧化-还原着色效应可制作着色电色显示器，以及利用它的充电和放电效应可制作电池、电化学开关、记忆元件等。例如，非化学计量比的SnO2
 、CuO2
 、SiC等是电子电导体；ZrO2
 、LaCrO3
 、LaMnO3
 等是利用离子导电成为固体氧化物燃料电池的元件；BaTiO3
 、SrTiO3
 等是具有正温度系数的热敏材料；SnO2
 是一种对气体敏感的气敏材料；尖晶石型MgCrO4
 -TiO2
 等是对水蒸气敏感的湿敏材料；ZnO等是电阻值随加其上的电压而发生非线性变化的压敏材料；CdS及其掺杂Cu、Ag、Au陶瓷是可见光范围内的光电导材料；SrTiO3
 和La2
 -x
 Bax
 CuO4
 等陶瓷是具有高超导临界转变温度（Tc
 ）的超导材料。

介电是指对电流的分割和绝缘能力。介电陶瓷是指在电场作用下具有极化能力，并能在体内建立起电场的功能材料，主要有绝缘陶瓷、电容器陶瓷和微波陶瓷等。例如，Pb（Mn1
 /3Nb2
 /3）O3
 和Pb（Zn1
 /3Nb2
 /3）O3
 是高介电常数电容器陶瓷；Pb（Zrx
 Ti1-x
 ）O3
 （PZT）是新型压电陶瓷；（Pb，La）（Zr，Ti）O3
 （PLZT）是新型电致伸缩陶瓷。

（2）磁性陶瓷：磁性陶瓷通常泛称铁氧体，主要用于高频技术，如无线电、电视、电子计算机、微波和离子加速器等。例如，Fe2
 O3
 和以其为主加入MnO、MgO、CuO等的复合氧化物是铁氧体软磁陶瓷；BaFe12
 O19
 和SrFe12
 O19
 等是铁氧体硬磁陶瓷。

（3）蓄热和隔热陶瓷：大多陶瓷材料热容在低温时随温度的提高而增加，如低介电常数的Al2
 O3
 在1000℃左右达到3R（25J·（mol·K）-1
 ），它可用于硅芯片的电子封装材料。氧化铝、氧化锆、氧化镁、碳化硅、融石英、氮化硼等使用温度达2000℃，可作为高温隔热材料。

（4）光学玻璃：玻璃对可见光是透明的，因此具有广泛的用途。纯SiO2
 需加热到非常高的温度以获得成型所需的黏流性。大多数商用玻璃都是SiO2
 基陶瓷；添加物如苏打（Na2
 O）可以破裂其网状结构，从而降低熔点易于成型，同时加入CaO以降低水在玻璃中的溶解度。大多数常见商用玻璃含有大约75% SiO2
 ，15% Na2
 O和10% CaO，被称为青板玻璃。

玻璃特殊的光学性质（例如光敏性）也可以获得。变色玻璃对紫外线不透明，可作为太阳眼镜材料之用。多色彩饰玻璃不仅对紫外光，而且对所有光均是敏感的。类似的，半导体纳米晶（如CdS）在SiO2
 基玻璃中形核。这些玻璃不仅给我们呈现了丰富的色彩，还具有许多有用的光学特性。



第8章　三元相图

工业上应用的金属材料多半是由两种以上的组元构成的多元合金，陶瓷材料也往往含有不只两种化合物。由于第三组元或第四组元的加入，不仅引起组元之间溶解度的改变，而且会因新组成相的出现致使组织转变过程和相图变得更加复杂，因此，为了更好地了解和掌握各种材料的成分、组织和性能之间的关系，除了了解二元相图之外，还须掌握三元甚至多元相图的知识。而三元以上的相图却又过于复杂，测定和分析深感不便，故有时常将多元系作为伪三元系来处理，因此用得较多的是三元相图。

将三元相图与二元相图比较，前者组元数增加了一个，即成分变量为两个，故表示成分的坐标轴应为两个，需要用一个平面来表示，再加上一个垂直该成分平面的温度坐标轴，这样三元相图就演变成一个在三维空间的立体图形。这里，分隔每一个相区的是一系列空间曲面，而不是平面曲线。

要实测一个完整的三元相图，工作量很繁重，加之应用立体图形并不方便，因此，在研究和分析材料时，往往只需要参考那些有实用价值的截面图和投影图，即三元相图的各种等温截面、变温截面及各相区在浓度三角形上的投影图等。立体的三元相图也就是由许多这样的截面和投影图组合而成的。

本章主要讨论三元相图的使用，着重于截面图和投影图的分析。

8.1　三元相图的基础

三元相图与二元相图的差别，在于增加了一个成分变量。三元相图的基本特点为：

（1）完整的三元相图是三维的立体模型。

（2）三元系中可以发生四相平衡转变。由相律可以确定，二元系中的最大平衡相数为3，而三元系中的最大平衡相数为4。三元相图中的四相平衡区是恒温水平面。

（3）除单相区及两相平衡区外，三元相图中三相平衡区也占有一定的空间。根据相律得知，三元系三相平衡时存在一个自由度，所以三相平衡转变是变温过程，反映在相图上，三相平衡区必将占有一定的空间，不再是二元相图中的水平线。

8.1.1　三元相图成分表示方法

二元系的成分可用一条直线上的点来表示；表示三元系成分的点则位于两个坐标轴所限定的三角形内，这个三角形叫做成分三角形或浓度三角形。常用的成分三角形是等边三角形，有时也用直角三角形或等腰三角形表示成分。


1. 等边成分三角形


图8.1为等边三角形表示法，三角形的三个顶点A，B，C分别表示3个组元，三角形的边AB，BC，CA分别表示3个二元系的成分坐标，则三角形内的任一点都代表三元系的某一成分。例如，成分三角形ABC内S点所代表的成分可通过下述方法求出：


图8.1　用等边成分三角形表示三元合金的成分



设等边三角形各边长为100%，依AB，BC，CA顺序分别代表B，C，A三组元的含量。由S点出发，分别向A，B，C顶角对应边BC，CA，AB引平行线，相交于三边的c，a，b点。根据等边三角形的性质，可得

Sa+Sb+Sc=AB=BC=CA=100%，

其中，Sc=Ca=wA
 （%），Sa=Ab=wB
 （%），Sb=Bc=wC
 （%）。于是，Ca，Ab，Bc线段分别代表S相中三组元A，B，C各自的质量分数。反之，如已知3个组元质量分数时，也可求出S点在成分三角形中的位置。


2. 等边成分三角形中的特殊线


在等边成分三角形中有下列具有特定意义的线：

（1）凡成分点位于与等边三角形某一边相平行的直线上的各三元相，它们所含的与此线对应顶角代表的组元的质量分数相等。如图8.2所示，平行于AC边的ef线上的所有三元相含B组元的质量分数都为Ae=wB
 （%）。


图8.2　等边成分三角形中的特殊线



（2）凡成分点位于通过三角形某一顶角的直线上的所有三元系，所含此线两旁另两顶点所代表的两组元的质量分数比值相等。如图8.2中Bg线上的所有三元相含A和C两组元的质量分数比值相等，即wA
 /wC
 =Cg/Ag。


3. 成分的其他表示方法



图8.3　等腰成分三角形




a.
 等腰成分三角形
 　当三元系中某一组元含量较少，而另两个组元含量较多时，合金成分点将靠近等边三角形的某一边。为了使该部分相图清晰地表示出来，可将成分三角形两腰放大，成为等腰三角形。如图8.3所示，由于成分点o靠近底边，所以在实际应用中只取等腰梯形部分即可。o点合金成分的确定与前述等边三角形的求法相同，即过o点分别作两腰的平行线，交AC边于a，c两点，则wA
 =Ca=30%，wC
 =Ac=60%；而过o点作AC边的平行线，与腰相交于b点，则组元B的质量分数wB
 =Ab=10%。


b.
 直角成分坐标
 　当三元系成分以某一组元为主，其他两个组元含量很少时，合金成分点将靠近等边三角形某一顶角。若采用直角坐标表示成分，则可使该部分相图清楚地表示出来。设直角坐标原点代表高含量的组元，则两个互相垂直的坐标轴即代表其他两个组元的成分。例如，图8.4中的P点成分为w（Mn）=0.8%，w（Si）=0.6%，余量为Fe的合金。


图8.4　直角成分三角形




c.
 局部图形表示法
 　如果只需要研究三元系中一定成分范围内的材料，就可以在浓度三角形中取出有用的局部（见图8.5）加以放大，这样会表现得更加清晰。在这个基础上得到的局部三元相图（见图8.5中的Ⅰ，Ⅱ或Ⅲ）与完整的三元相图相比，不论测定、描述或者分析，都要简单一些。


图8.5　浓度三角形中的各种局部



8.1.2　三元相图的空间模型

如前所述，包含成分和温度变量的三元合金相图是一个三维的立体图形。最常见的是以等边的浓度三角形表示三元系的成分，过浓度三角形的各个顶点分别作与浓度平面垂直的温度轴，构成一个外廓是正三棱柱体的三元合金相图。由于浓度三角形的每一条边代表一组相应的二元系，所以三棱柱体的三个侧面分别是三组二元相图。在三棱柱体内部，由一系列空间曲面分隔出若干相区。

图8.6是一种最简单的三元相图的空间模型。A，B，C三个组元组成的浓度三角形和温度轴构成了三棱柱体的框架。a，b，c三点分别表明A，B，C三个组元的熔点。由于这三个组元在液态和固态都彼此完全互溶，所以3个侧面都是简单的二元匀晶相图。在三棱柱体内，以3个二元系的液相线作为边框构成的向上凸的空间曲面是三元系的液相面，它表明不同成分的合金开始凝固的温度；以3个二元系的固相线作为边框构成的向下凹的空间曲面是三元系的固相面，它表明不同成分的合金凝固终了的温度。液相面以上的区域是液相区，固相面以下的区域是固相区，中间区域如图中O成分三元系在与液相面和固相面交点1和2所代表的温度区间为液、固两相平衡区。


图8.6　三元匀晶相图及合金的凝固



（a）相图　（b）冷却曲线

显然，即使是上述这样最简单的三元相图都是由一系列空间曲面所构成的，故很难在纸面上清楚而准确地描绘出液相面和固相面的曲率变化，更难确定各个合金的相变温度。在复杂的三元系相图中要做到这些更是不可能的。

因此，三元相图能够实用的办法是使之平面化。

8.1.3　三元相图的截面图和投影图

欲将三维立体图形分解成二维平面图形，必须设法“减少”一个变量。例如可将温度固定，只剩下两个成分变量，所得的平面图表示一定温度下三元系状态随成分变化的规律；也可将一个成分变量固定，剩下一个成分变量和一个温度变量，所得的平面图表示温度与该成分变量组成的变化规律。不论选用哪种方法，得到的图形都是三维空间相图的一个截面，故称为截面图。


1. 水平截面


三元相图中的温度轴与浓度三角形垂直，所以固定温度的截面图必定平行于浓度三角形，这样的截面称为水平截面，也称为等温截面。

完整水平截面的外形应该与浓度三角形一致，截面图中的各条曲线是这个温度截面与空间模型中各个相界面相截而得到的相交线，即相界线。图8.7是三元匀晶相图在两相平衡温度区间的水平截面。图中de和fg分别为液相线和固相线，它们把这个水平截面划分为液相区L、固相区α和液固两相平衡区L+α。


图8.7　三元合金相图的水平截面图




2. 垂直截面


固定一个成分变量并保留温度变量的截面，必定与浓度三角形垂直，所以称为垂直截面，或称为变温截面。常用的垂直截面有两种：一种是通过浓度三角形的顶角，使其他两组元的含量比固定不变，如图8.8（a）的Ck垂直截面；另一种是固定一个组元的成分，其他两组元的成分可相对变动，如图8.8（a）的ab垂直截面。ab截面的成分轴的两端并不代表纯组元，而代表B组元为定值的两个二元系A+B和C+B。例如图8.8（b）中原点a成分为w（B）=10%，w（A）=90%，w（C）=0%；而横坐标“50”处的成分为w（B）=10%，w（A）=40%和w（C）=50%。


图8.8　三元匀晶相图上的垂直截面



必须指出的是：尽管三元相图的垂直截面与二元相图的形状很相似，但是它们之间存在着本质上的差别。二元相图的液相线与固相线可以用来表示合金在平衡凝固过程中液相与固相浓度随温度变化的规律，而三元相图的垂直截面就不能表示相浓度随温度而变化的关系，只能用于了解冷凝过程中的相变温度，不能应用直线法则来确定两相的质量分数，也不能用杠杆定律计算两相的相对量。


3. 三元相图的投影图


把三元立体相图中所有相区的交线都垂直投影到浓度三角形中，就得到了三元相图的投影图。利用三元相图的投影图可分析合金在加热和冷却过程中的转变。

若把一系列不同温度的水平截面中的相界线投影到浓度三角形中，并在每一条投影上标明相应的温度，这样的投影图就叫等温线投影图。实际上，它是一系列等温截面的综合。等温线投影图中的等温线好像地图中的等高线一样，可以反映空间相图中各种相界面的高度随成分变化的趋势。如果相邻等温线的温度间隔一定，则投影图中等温线距离越密，表示相界面的坡度越陡；反之，等温线距离越疏，说明相界面的高度随成分变化的趋势越平缓。

为了使复杂三元相图的投影图更加简单明了，也可以根据需要，只把一部分相界面的等温线投影下来。经常用到的是液相面投影图或固相面投影图。图8.9为三元匀晶相图的等温线投影图，其中实线为液相面投影，而虚线为固相面投影。


图8.9　三元匀晶相图投影图示例



8.1.4　三元相图中的杠杆定律及重心定律

在研究多元系时，往往要了解已知成分材料在不同温度的组成相成分及相对量，又如在研究加热或冷却转变时，由一个相分解为两个或三个平衡相，那么新相和旧相的成分间有何关系，两个或三个新相的相对量各为多少，等等，要解决上述问题，就要用杠杆定律或重心定律。


1. 直线法则


在一定温度下三组元材料两相平衡时，材料的成分点和其两个平衡相的成分点必然位于成分三角形内的一条直线上，该规律称为直线法则或三点共线原则，可证明如下。


图8.10　共线法则的导出



如图8.10所示，设在一定温度下成分点为o的合金处于α+β两相平衡状态，α相及β相的成分点分别为a及b。由图中可读出三元合金o，α相及β相中B组元含量分别为Ao1
 ，Aa1
 和Ab1
 ；C组元含量分别为Ao2
 ，Aa2
 和Ab2
 。设此时α相的质量分数为wα
 ，则β相的质量分数应为1-wα
 。α相与β相中B组元质量之和及C组元质量之和应分别等于合金中B，C组元的质量。由此可以得到

Aa1
 ·wα
 +Ab1
 ·（1-wα
 ）=Ao1
 ，

Aa2
 ·wα
 +Ab2
 ·（1-wα
 ）=Ao2
 。

移项整理得

wα
 （Aa1
 -Ab1
 ）=Ao1
 -Ab1
 ，

wα
 （Aa2
 -Ab2
 ）=Ao2
 -Ab2
 。

上下两式相除，得

。

这就是解析几何中三点共线的关系式。由此证明o，a，b三点必在一条直线上。同样可证明，以等边三角形作成分三角形时，上述关系依然存在。


2. 杠杆定律


由前面推导中还可导出：

。

这就是三元系中的杠杆定律。

由直线法则及杠杆定律可作出下列推论：当给定材料在一定温度下处于两相平衡状态时，若其中一相的成分给定，另一相的成分点必在两已知成分点连线的延长线上；若两个平衡相的成分点已知，材料的成分点必然位于此两个成分点的连线上。


3. 重心定律


当一个相完全分解成三个新相，或是一个相在分解成两个新相的过程时，研究它们之间的成分和相对量的关系，则须用重心定律。


图8.11　重心定律



根据相律，三元系处于三相平衡时，自由度为1。在给定温度下这三个平衡相的成分应为确定值。合金成分点应位于三个平衡相的成分点所连成的三角形内。图8.11中O为合金的成分点，P，Q，S分别为三个平衡相α，β，γ的成分点。计算合金中各相相对含量时，可设想先把三相中的任意两相，例如α和γ相混合成一体，然后再把这个混合体和β相混合成合金O。根据直线法则，α-γ混合体的成分点应在PS线上，同时又必定在β相和合金O的成分点连线QO的延长线上。由此可以确定，QO延长线与PS线的交点R便是α+γ混合体的成分点。进一步由杠杆定律可以得出β相的质量分数

。

用同样的方法可求出α相和γ相的质量分数分别为：



结果表明，O点正好位于成分三角形PQS的质量重心，这就是三元系的重心定律。

除几何作图法外，也可直接利用代数方法计算三个平衡相的相对量。

8.2　固态互不溶解的三元共晶相图


1. 相图的空间模型


图8.12所示为三组元在液态完全互溶、固态互不溶解的三元共晶空间模型。它由A-B，B-C，C-A三个简单的二元系共晶相图所组成。


图8.12　组元在固态完全不互溶的三元共晶相图



图中a，b，c分别是组元A，B，C的熔点。在共晶合金中，一个组元的熔点会由于其他组元的加入而降低，因此在三元相图中形成了三个向下汇聚的液相面。其中，

ae1
 Ee3
 a是组元A的初始结晶面；

be1
 Ee2
 b是组元B的初始结晶面；

ce2
 Ee3
 c是组元C的初始结晶面。

3个二元共晶系中的共晶转变点e1
 ，e2
 ，e3
 在三元系中都伸展成为共晶转变线，这就是3个液相面两两相交所形成的3条熔化沟线e1
 E，e2
 E和e3
 E。当液相成分沿这3条曲线变化时，分别发生共晶转变

e1
 E　L→A+B

e2
 E　L→B+C

e3
 E　L→C+A

3条共晶转变线相交于E点，这是该合金系中液体最终凝固的温度。成分为E的液相在该点温度发生共晶转变

LE
 →A+B+C

故E点称为三元共晶点。E点与该温度下3个固相的成分点m，n，p组成的四相平衡平面称为四相平衡共晶平面。

四相平衡共晶平面由3个三相平衡的连接三角形合并而成，其中三角形mEn是发生L→A+B共晶转变的三相平衡区的底面，三角形nEp是发生L→B+C共晶转变的三相平衡区的底面，三角形pEm是发生L→C+A共晶转变的三相平衡区的底面。三相平衡区和共晶转变的初始面分别示于图8.13中。


图8.13　三相平衡区和两相共晶面



低于E点温度，合金全部凝固成固相，形成A+B+C三相平衡区。


2. 截面图


rs和At垂直截面如图8.14所示。rs截面的成分轴与浓度三角形的AC边平行，图中r′e′和e′s′是液相线，相当于截面与空间模型中液相面ae1
 Ee3
 a和ce2
 Ee3
 c的截线；曲线r1
 d′是截面与过渡面fe1
 Emf的截痕，d′e′，e′i′和i′s1
 分别是截面与过渡面le3
 Eml，ke3
 Epk和je2
 Epj的交线；水平线r2
 s2
 是四相平衡共晶平面的投影。


图8.14　垂直截面图



（a）浓度三角形　（b）rs截面　（c）At截面

利用这个垂直截面可以分析成分点在rs线上所有合金的平衡凝固过程，并可确定其相变临界温度。以合金o为例。当其冷到1点开始凝固出初晶A，从2点开始进入A+C+L三相平衡区，发生L→A+C共晶转变，形成两相共晶（A+C），3点在共晶平面mnp上，冷至此点发生四相平衡共晶转变L→A+B+C，形成三相共晶（A+B+C）。继续冷却时，合金不再发生其他变化。其室温组织是初晶A+两相共晶（A+C）+三相共晶（A+B+C）。

At垂直截面的成分轴过浓度三角形的顶点A，该截面与过渡面le3
 Eml的截线是固相A与液相L两平衡相的联结线，在垂直截面图中就是水平线a′q′。

图8.15是该三元共晶相图在不同温度的水平截面，利用这些截面图可以了解到合金在不同温度所处的相平衡状态，以及分析各种成分的合金在平衡冷却时的凝固过程。


图8.15　水平截面图




3. 投影图



图8.16　在固态完全不溶的三元共晶相图投影图



图8.16所示的投影图中，粗线e1
 E，e2
 E和e3
 E是3条共晶转变线的投影，它们的交点E是三元共晶点的投影。粗线把投影图划分成3个区域，这些区域是3个液相面的投影，其中标有t1
 ，t2
 ，…字样的细线，即液相面等温线。

利用这个投影图分析合金的凝固过程，不仅可以确定相变临界温度，还能确定相的成分和相对含量。仍以合金o为例。在t3
 温度（相应于空间模型和垂直截面图中的1点），合金冷到液相面ae1
 Ee3
 a，开始凝固出初晶A，这时液相的成分等于合金成分，两相平衡相联结线的投影是Ao线。继续冷却时，不断凝固出晶体A，液相中A组元的含量不断减少，B，C组元的含量不断增加。但液相中B，C组元的含量比不会发生变化，因此液相成分应沿Ao连线的延长线变化。在与空间模型和垂直截面图中2点对应的t5
 温度，液相成分改变到e3
 E线上的q点，开始发生Lq
 →A+C共晶转变。此后在温度继续下降时，不断凝固出两相共晶（A+C），液相成分就沿qE线变化，直到E点（相当于空间模型和垂直截面图中3点所对应的温度）发生LE
 →A+B+C四相平衡共晶转变。在略低于E点温度凝固完毕，不再发生其他转变。故合金在室温时的平衡组织是初晶A+两相共晶（A+C）+三相共晶（A+B+C）。

合金组织组成物的相对含量可以利用杠杆法则进行计算。如合金o刚要发生两相共晶转变时，液相成分为q，初晶A和液相L的质量分数分别为：



q成分的液体刚开始发生两相共晶转变时，液体含量几乎占百分之百，而共晶体（A+C）的含量近乎为零，所以这时（A+C）共晶的成分点应是过q点所作的切线与AC边的交点d。继续冷却时，液相和两相共晶（A+C）的成分都将不断变化，液相成分沿qE线改变，而每瞬间析出的（A+C）共晶成分则可由qE线上相应的液相成分点作切线确定。例如，液相沿e3
 E线到达s点时，新凝固出的两相共晶成分为s点的切线与AC边的交点g。在液相成分达到E点时，先后析出的两相共晶（A+C）的平均成分应为f（Eq连线与AC边的交点）。因为剩余液相E与所有的两相共晶（A+C）的混合体应与开始发生两相共晶转变时的液相成分q相等，因此合金o中两相共晶（A+C）和三相共晶（A+B+C）的质量分数分别为：



用同样的方法可以分析该合金系所有合金的平衡冷却过程及室温组织。位于投影图（见图8.16）中各个区域的合金之室温组织列于表8.1中。


表8.1　固态完全不溶、具有共晶转变的三元合金系中典型合金的室温组织




4. 相区接触法则


三元相图也遵循二元相图同样的相区接触法则，即相邻相区的相数差1（点接触除外），不论在空间相图、水平截面或垂直截面中都是这样。因此，任何单相区总是和二相区相邻；二相区不是和单相区相邻，就是和三相区相邻；而四相区一定和三相区相邻，这可在图8.12、图8.14和图8.15中清楚地看到。但应用相区接触法则时，对于立体图只能根据相区接触的面，而不能根据相区接触的线或点来判断；对于截面图只能根据相区接触的线，而不能根据相区接触的点来判断。另外，根据相区接触法，除截面截到四相平面上的相成分点〈零变量点〉外，截面图中每个相界线交点上必定有四条相界线相交，这也是判断截面是否正确的几何法则之一。

8.3　固态有限互溶的三元共晶相图


1. 相图分析


组元在固态有限互溶的三元共晶相图如图8.17所示。它与图8.12固态完全不溶解的三元共晶相图之间的区别，仅在于增加了固态溶解度曲面，在靠近纯组元的地方出现了单相固溶体区：α，β和γ相区。


图8.17　组元在固态有限溶解的共晶相图



图中每个液、固两相平衡区和单相固溶体区之间都存在一个和液相面共轭的固相面，即

固相面afmla和液相面ae1
 Ee3
 a共轭；

固相面bgnhb和液相面be1
 Ee2
 b共轭；

固相面cipkc和液相面ce2
 Ee3
 c共轭。

与简单的三元共晶相图类似，3个发生两相共晶转变的三相平衡区，分别以6个过渡面为界与液、固两相区相邻，并且在tE
 温度汇聚于三相共晶水平面mnp，即成分为E的液相在这里发生四相平衡的共晶转变。



四相平衡平面mnp下面的不规则三棱柱体是α，β，γ三相三平衡区，室温时这三相的连接三角形为m′n′p′。

每两个固溶体单相区之间的固态两相区，分别由一对共轭的溶解度曲面包围，它们是α+β两相区为fmm′f′f和gnn′g′g面；β+γ两相区为hnn′h′h和ipp′i′i面；γ+α两相区为kpp′k′k和lmm′l′l面。

因此，组元间在固态有限互溶的三元共晶相图中主要存在五种相界面：3个液相面，6个两相共晶转变起始面，3个单相固相面及3个两相共晶终止面（即为两相固相面），1个四相平衡共晶平面和3对共轭的固溶度曲面。它们把相图划分成六种区域，即液相区，3个单相固溶体区，3个液、固两相平衡区，3个固态两相平衡区，3个发生两相共晶转变的三相平衡区及1个固态三相平衡区。为便于理解，图8.18单独描绘了三相平衡区和固态两相平衡区的形状。


图8.18　三元共晶相图的两相区和三相区




2. 投影图



图8.19　三元共晶相图的投影图



图8.19为三元共晶相图的投影图。从图中可清楚看到3条共晶转变线的投影e1
 E，e2
 E和e3
 E把浓度三角形划分成3个区域Ae1
 Ee3
 A，Be1
 Ee2
 B和Ce2
 Ee3
 C，这是3个液相面的投影。当温度冷到这些液相面以下时分别生成初晶α，β和γ相。液、固两相平衡区中与液相面共轭的三个固相面的投影分别是AfmlA，BgnhB和CipkC。固相面以外靠近纯组元A，B，C的不规则区域，即为α，β和γ的单相区。

3个发生共晶转变的三相平衡区（呈空间三棱柱体）在投影图上可看到相当于棱边的三条单变量线的投影：L+α+β三相平衡区中相应的单变量线为e1
 E（L），fm（α）和gn（β）；L+β+γ三相平衡区中相应的单变量线为e2
 E（L），hn（β）和ip（γ）；L+γ+α三相平衡区中相应的单变量线为e3
 E（L），kp（γ）和lm（α）。这3个三相平衡区分别起始于二元系的共晶转变线fg，hi和kl，终止于四相平衡平面上的连接三角形mEn，nEp和pEm。

投影图中间的三角形mnp为四相平衡共晶平面。成分为E的熔体在TE
 温度发生四相平衡共晶转变以后，形成α+β+γ三相平衡区。

为了醒目起见，投影图中所有单变量线都以粗线画出，并用箭头表示其从高温到低温的走向。可以看出，每个零变量点都是3条单变量线的交点。其中3条液相单变量线都自高温向下聚于四相平衡共晶转变点E。投影图上3条液相单变量线箭头齐指四相平衡共晶点E，这是三元共晶型转变投影图的共同特征。

图8.20为该三元共晶系四相平衡前后的三相浓度三角形。从图中可看到，在四相平衡三元共晶转变之前可具有L→α+β，L→β+γ，L→γ+α共3个三相平衡转变，而四相平衡共晶转变后，则存在α+β+γ三相平衡。四相平衡时，根据相律，其自由度为零，即平衡温度和平衡相的成分都是固定的，故此四相平衡三元共晶转变面为水平三角形。反应相的成分点在3个生成相成分点连接的三角形内。


图8.20　三元共晶系四相平衡前、后的三相浓度三角形




3. 截面图


图8.21为该三元系在不同温度下的水平截面。由图中可看到它们的共同特点是：

（1）三相区都呈三角形。这种三角形是共轭三角形，3个顶点与3个单相区相连。这3个顶点就是该温度下三个平衡相的成分点。

（2）三相区以三角形的边与两相区连接，相界线就是相邻两相区边缘的共轭线。

（3）两相区一般以两条直线及两条曲线作为周界。直线边与三相区接邻，一对共轭的曲线把组成这个两相区的两个单相区分隔开。


图8.21　三元共晶相图的水平截面



图8.22为该相图的两种典型垂直截面，其中图（a）表示垂直截面在浓度三角形上相应的位置，而图（b）为VW垂直截面。凡截到四相平衡共晶平面时，在垂直截面中都形成水平线和顶点朝上的曲边三角形，呈现出共晶型四相平衡区和三相平衡区的典型特性。VW截面中就可清楚地看到四相平衡共晶平面及与之相连的4个三相平衡区的全貌。


图8.22　三元共晶相图的垂直截面



（a）投影图　（b）VW截面　（c）QR截面

利用VW截面可分析合金P的凝固过程。合金P从1点起凝固出初晶α，至2点开始进入三相区，发生L→α+β转变，冷至3点凝固即告终止，3点与4点之间处在α+β两相区，无相变发生，在4点以下温度，由于溶解度变化而析出γ相进入三相区。室温组织为α+（α+β）+γ（少量）。显然，在只须确定相变临界温度时，用垂直截面图比投影图更为简便。

图8.22（c）为过E点的QR截面，这里，四相平衡共晶转变可一目了然地观察到。

8.4　两个共晶型二元系和一个匀晶型二元系构成的三元相图

图8.23（a）为该三元相图的空间模型。从图中可以看出A-B，B-C均为组元间固态有限互溶的共晶型二元系A-C二元系为匀晶型。这里α是以A或C组元为溶剂的三元固溶体，β是以B组元为溶剂的固溶体；TA
 ee1
 TC
 TA
 和TB
 ee1
 TB
 为α，β固溶体的液相面。曲线ee1
 是上述两个液相面的交线，当液相的表象点位于ee1
 线上时，应发生L→α+β三相平衡的共晶转变，故ee1
 为共晶曲沟走向。图（b）为各相区图：ATAA
 cc1
 a1
 TC
 CA为α三元固溶体单相区；BTBB
 1
 d1
 dbTBB
 为β固溶体的单相区；aa1
 bb1
 ee1
 三棱柱为L+α+β三相平衡区；其余则为两相区L+α，L+β和α+β。图（c）为该三元系的冷凝过程在浓度三角形上的投影图，其中bb1
 为β相在由共晶温度Te
 变到Te
 1
 时溶解度变化轨迹；aa1
 为α相当Te
 降至Te
 1
 时溶解度的变化轨迹；dd1
 为β相由A-B二元系共晶温度冷凝到B-C系共晶温度的溶解度曲线投影，cc1
 为α相由A-B系的e冷凝至B-C系的e1
 的溶解度曲线投影。由投影图可看出L→α+β的浓度三角形移动规律。图（d）为三个不同温度下的水平截面。依据图8.23就不难对该三元系中不同成分合金的平衡结晶过程进行分析，并得出如下结论：



图8.23　两个二元系呈有限溶解共晶系、一个二元系固态完全溶解所组成的三元系相图

（a）空间模型　（b）各个相区　（c）投影图　（d）等温截面

（1）只有成分点位于投影图上α，β单变量线投影曲线之间的合金，才会在冷却过程中通过空间模型中的三相平衡棱柱，发生L→α+β两相共晶转变。

（2）在上述合金中，成分点位于α单变量线投影曲线与液相单变量线投影曲线之间者，初生相为α，凝固终了时的组织为初晶α+共晶（α+β）；成分点位于液相单变量线投影曲线与β单变量线投影曲线之间者，初生相为β，凝固终了时组织为初晶β+共晶（α+β）。成分点位于液相单变量线投影曲线上的合金无初生相，凝固后组织为共晶（α+β）。

（3）成分点位于α相单变量线投影曲线与曲线cc1
 （溶解度曲面与空间模型底面的交线）之间的合金，常温下的平衡组织为α+βⅡ
 。同理，成分点位于β单变量线投影曲线与曲线dd1
 之间的合金，常温平衡组织为β+αⅡ
 。

（4）成分点位于曲线cc1
 与AC边之间的合金，常温平衡组织为α；成分点位于曲线dd1
 与B点之间的合金，常温平衡组织为β。

8.5　包共晶型三元系相图

包共晶转变的反应式为

L+αβ+γ

从反应相的情况看，这种转变具有包晶转变的性质；从生成相的情况看，这种转变又具有共晶转变的性质，因此，把它叫做包共晶转变。

图8.24（a）为具有共晶-包晶四相反应的三元系空间模型，其中A-B系具有包晶转变，A-C系也具有包晶转变，B-C系具有共晶转变，且TA
 ＞Tp
 1
 ＞Tp
 2
 ＞TB
 ＞Tp
 ＞TC
 ＞Te
 （其中Tp
 表示四相平衡温度），四边形abpc为包共晶转变平面。

从图中可看到该三元系在包共晶平面abpc上方的两个三相平衡棱柱分别属L+α→β和L+α→γ包晶型；而四相平衡包共晶转变（L（p）
 +α（a）
 β（b）
 +γ（c）
 ）后，则存在一个三相平衡共晶转变L→β+γ和一个三相平衡区α+β+γ。图8.24（b）和（c）都可以进一步说明这点：四相平衡包共晶转变面呈四边形，反应相和生成相成分点的连接线是四边形的两条对角线。


图8.24　具有共晶-包晶四相反应的三元系



（a）空间模型　（b）等温截面　（c）共晶-包晶四相平衡前、后的三相浓度三角形

图8.25（a）为该三元系的冷凝过程的投影图，图（b）为a2
 -2垂直截面和它的组织结构变化情况。


图8.25　冷凝过程投影图（a）和a2
 -2的垂直截面（b）



8.6　具有四相平衡包晶转变的三元系相图

四相平衡包晶转变的反应式为

L+α+β→γ

这表明四相平衡包晶转变之前，应存在L+α+β三相平衡，而且，除特定合金外，三个反应相不可能在转变结束时同时完全消失，也不可能都有剩余。一般是只有一个反应相消失，其余两个反应相有剩余，与生成相γ形成新的三相平衡。

图8.26（a）为具有三元包晶四相平衡的三元系相图立体模型。这里A-B系具共晶转变，A-C和B-C系都具包晶转变，且TA
 ＞TB
 ＞Te
 1
 ＞Tp
 ＞Tp
 2
 ＞Tp
 3
 ＞TC
 ，其中Tp
 表示四相平衡温度，在该温度下发生包晶转变：


图8.26　具有三元包晶四相平衡三元系相图的立体模型



L+α+βγ

空间模型中包晶型四相平衡区是一个三角平面abp，称四相平衡包晶转变平面。这个平面上方有一个三相平衡棱柱（L→α+β共晶型）与之接合，下方有3个三相平衡棱柱：（α+β+γ）三相区，一个包晶反应L+αγ区和另一个包晶反应L+βγ区与之接合（见图8.26（b））。图8.26（c）为该三元系冷凝过程的投影图。图8.27为该三元包晶四相平衡前、后的三相浓度三角形，从这里还可看出三元包晶转变生成相γ的成分点在3个反应相成分点连接三角形内。


图8.27　三元包晶四相平衡前、后的三相浓度三角形



图8.28为该三元系等温截面。当Te
 1
 ＞T＞Tp
 时从图（a）可看到只有一个三相平衡区；而T=Tp
 时正是四相平衡包晶转变平面（见图（b））；当Tp
 ＞T＞Tp
 2
 时，从图（c）可看到有3个三相平衡区。这进一步说明，四相平衡包晶转变平面上面有一个三相平衡棱柱，下面有3个三相平衡棱柱，因水平截面上的三相平衡区，正是相应温度下三相平衡棱柱的截面。


图8.28　三元系的一系列等温截面



8.7　形成稳定化合物的三元系相图

在三元系中，如果其中一对组元或几对组元组成的二元系中形成一种或几种稳定的二元化合物，即在熔点以下既不发生分解，结构也不改变的化合物，或者三个组元之间形成稳定的三元化合物，则分析相图时就可以把这些化合物看作独立组元。各种化合物彼此之间、化合物和纯组元之间都可以组成伪二元系，从而把相图分割成几个独立的区域，每个区域都成为比较简单的三元相图。

图8.29是一组二元系中形成稳定化合物的三元合金相图。图中A-B二元系形成稳定化合物D，且化合物D只和另一组元C之间形成一个伪二元系。D-C伪二元系把相图分割成两个简单的三元共晶相图。在A-D-C系中，发生四相平衡共晶转变LE1

 →A+D+C；在B-D-C系中，发生四相平衡共晶转变LE2

 →B+D+C。以D-C为成分轴所作的垂直截面是一种与二元共晶相图完全相似的图形，如图8.30所示。注意：该垂直截面的一端不是纯金属而是化合物，因此称为伪二元相图。图8.29中平行于浓度三角形A-B边所作的垂直截面X-X是由两个三元共晶系相图的垂直截面组成的。


	
	



	图8.29　一组二元系中形成稳定化合物的三元合金相图
	图8.30　D-C垂直截面图




因此，研究该类三元相图及其组织转变过程，完全可参照8.2节。

如果三元系中A-B二组元形成稳定化合物δ，但C-δ之间不具有伪二元系的特征时，如图8.31所示的三元系，就不能将A-B-C划分为两个三元系来讨论合金和冷凝过程。这里TP
 ＞TE
 ，并且在TP
 温度时具有共晶-包晶转变

LP
 +βδ+γ

在TE
 时具有三元共晶转变

LE
 α+β+δ

图8.31（b）为该三元系的投影图。


图8.31　δ-C系不具二元系特征的三元系相图



（a）空间模型　（b）投影示意图

8.8　三元相图举例


1. Fe-C-Si三元系垂直截面


图8.32是质量分数w（Si）为2.4%和4.8%的Fe-C-Si三元系的两个垂直截面图。它们在Fe-C-Si浓度三角形中都是平行于Fe-C边的。这些垂直截面是研究灰口铸铁组元含量与组织变化规律的重要依据。


图8.32　Fe-C-Si三元系垂直截面



这两个垂直截面中有四个单相区：液相L、铁素体α、高温铁素体δ和奥氏体γ，还有7个两相区和3个三相区。从图中可看到，它们和铁碳二元相图有些相似，只是包晶转变（L+δ→γ）、共晶转变（L→γ+C）及共析转变（γ→α+C）等三相平衡区不是水平直线，而是由几条界线所限定的相区。同时，由于加入Si，包晶点、共晶点和共析点的位置都有所移动，且随着Si含量的增加，包晶转变温度降低，共晶转变和共析转变温度升高，γ相区逐渐缩小。


2. Fe-Cr-C三元系相图


Fe-Cr-C系三元合金，如铬不锈钢0Cr13，1Cr13，2Cr13以及高碳高铬型模具钢Cr12等在工业上被广泛地应用。此外，其他常用钢种也有很多是以Fe-Cr-C为主的多元合金。图8.33是质量分数wcr
 为13%的Fe-Cr-C三元系的垂直截面。它的形状比Fe-C-Si三元系的垂直截面稍为复杂，除了4个单相区、8个两相区和8个三相区之外，还有3条四相平衡的水平线。


图8.33　质量分数wCr
 为13%的Fe-Cr-C三元系的垂直截面



4个单相区是液相L、铁素体α、高温铁素体δ和奥氏体γ。图中C1
 和C2
 是以Cr7
 C3
 和Cr23
 C6
 为基础、溶有Fe原子的碳化物，C3
 是以Fe3
 C为基础溶有Cr原子的合金渗碳体。各个两相平衡区、三相平衡区及四相平衡区内所发生的转变列于表8.2中。


表8.2　Fe-Cr-C三元系（质量分数wCr
 为13%）垂直截面中各相区在合金冷却时发生的转变



图8.34为Fe-Cr-C三元系在1150℃和850℃的水平截面，在这两个截面中，Cr和C的含量分别采用不同比例的直角坐标表示。从图中可看到均有α，γ，C1
 ，C2
 ，C3
 等单相区，但1150℃截面图中多了液相区，表明有些合金在该温度下已经熔化。图中各三相区都是三角形，顶点都与单相区衔接，三相平衡区之间均隔以两相平衡区。


图8.34　Fe-Cr-C三元系的水平截面




3. Fe-C-N三元系水平截面


图8.35为Fe-C-N三元系在565℃和600℃的水平截面。对碳钢渗氮或碳氮共渗处理后渗层进行组织分析时，常使用这些水平截面。图中α表示铁素体，γ表示奥氏体，C表示渗碳体，ε表示Fe2
 ~3（N.C）相，γ′表示Fe4
 （N.C）相，χ表示碳化物。图（a）中有一个大三角形，其顶点都与单相区α，γ′和C相接，三条边都与两相区相接。这是四相平衡共析转变平面：γα+γ′+C。当钢中质量分数w（C）为0.45%时（见图中的水平虚线），并且工件表面氮含量足够高，45钢在略低于565℃的温度下氮化，由表及里各分层相组成依次为：ε，γ′+ε，C+γ′，α+C；在600℃氮化时，45钢氮化层各分层的相组成应为ε，ε+γ′，γ+ε，γ，α+γ，α+C。


图8.35　Fe-C-N三元系水平截面




4. Al-Cu-Mg三元系投影图


图8.36为Al-Cu-Mg三元系液相面投影图的富铝部分。图中细实线为等温（x℃）线。带箭头的粗实线是液相面交线投影，也是三相平衡转变的液相单变量线投影。其中一条单变量线上标有两个方向相反的箭头，并在曲线中部画有一个黑点（518℃），说明空间模型中相应的液相面在此处有凸起。图中每液相面都标有代表初生相的字母，这些字母的含意为：

α-Al以Al为溶剂的固溶体

θ　CuAl2
 　　β　Mg2
 Al3
 　　γ　Mg17
 Al12


S　CuMgAl2
 　　T　Mg32
 （Al，Cu）49
 　　Q　Cu3
 Mg6
 Al7



图8.36　Al-Cu-Mg三元系液相面投影图



根据四相平衡转变平面的特点，该三元系存在下列四相平衡转变：

L→α+θ+S　（ET
 ）

L+Q→S+T　（P1
 ）

L→α+β+T　（EV
 ）

L+S→α+T　（P2
 ）

图8.37为Al-Cu-Mg三元相图富Al部分固相面的投影图。它有以下几个内容。


图8.37　Al-Cu-Mg三元相图富Al部分固相面投影图




a.
 7个四相平衡水平面
 　四边形P13
 SUV为包共晶四相平衡转变L+US+V的投影面，其中三角形SUV为固相面；四边形P12
 SVθ为包共晶四相平衡转变L+VS+θ的投影图，其中三角形SθV为固相面；三角形P13
 QU为包晶四相平衡转变L+U+QS，其中三角形QUS为固相面；四边形P2
 TQS为包共晶四相平衡转变L+QS+T，其中三角形TQS为固相面；三角形α3
 Sθ为共晶四相平衡转变LαA1
 +S+θ的投影；四边形P1
 TSα2
 为包共晶四相平衡转变L+SαA1
 +T，其中三角形α2
 TS为固相面；三角形α1
 Tβ为共晶四相平衡转变LαA1
 +β+T的投影。


b.
 4个三相平衡转变终了面
 　共晶三相平衡LαAl
 +θ，温度自548℃降至508℃时，各相浓度分别沿着e1
 E1
 α4
 α3
 变化，连接α3
 α4
 与θ的曲面为其转变终了面，投影为α3
 α4
 θ；共晶三相平衡LαA1
 +S，温度自液相单变线E1
 P1
 上的最高温度518℃，分别变为508℃及467℃，各相浓度分别沿着P1
 E1
 及α2
 α3
 曲线上的最高点向两边变化，连接α2
 α3
 与S的曲面为其转变终了面，投影为α2
 α3
 S；共晶三相平衡LαAl
 +T，温度自467℃降至450℃时，各相浓度分别沿着P1
 E2
 及α2
 α1
 变化，连接α2
 α1
 与T的曲面为转变终了面，投影为α1
 α2
 T；共晶三相平衡LαAl
 +β，温度自451℃降至450℃，各相浓度分别沿着e2
 E2
 及α0
 α1
 变化，连接α0
 α1
 与β的曲面为其转变终了面，投影为α0
 α1
 β。


c.
 1个初生相凝固终了面
 　初生相αAl
 凝固终了面的投影为Alα0
 α1
 α2
 α3
 α4
 。


5. Al-Mg-Si系投影图


图8.38为Al-Mg-Si三元系富Al部分的投影图。Mg和Si形成化合物Mg2
 Si，Al和Mg2
 Si形成伪二元系，在595℃时发生共晶反应，生成w（Mg）为8.15%，w（Si）为4.75%的共晶合金E0
 ：

Lα+Mg2
 Si

其中，α表示富Al固溶体。Al和Mg形成化合物Al3
 Mg2
 ，Al和Al3
 Mg2
 （Al8
 Mg5
 ）形成共晶E2
 （L→α+Al3
 Mg2
 ），Al和Si形成共晶E1
 （L→α+Si）。在Al-Si-Mg2
 Si中，在558℃时发生四相平衡反应：

LET1

 α+Mg2
 Si+Si

在Al-Mg2
 Si-Al3
 Mg2
 中，在448℃时发生四相反应：

LET2

 α+Mg2
 Si+Al3
 Mg2


对合金2，先产生三相共晶反应：L→α+Si，形成（α+Si）共晶，然后发生四相共晶反应，形成（α+Mg2
 Si+Si）共晶。对合金1，先凝固出α固溶体，然后发生三相共晶反应：L→α+Mg2
 Si，形成（α+Mg2
 Si）共晶，最后发生四相共晶反应，形成（α+Mg2
 Si+Al3
 Mg2
 ）共晶。


图8.38　Al-Mg-Si系的投影示意图




6. 陶瓷三元相图


图8.39为MgO-Al2
 O3
 -SiO2
 系的液相面投影图，各点的四相平衡反应如表8.3所列。这里，二元和三元化合物的名称为：


图8.39　MgO-Al2
 O3
 -SiO2
 系液相面投影图





	MgO·SiO2
 （斜顽辉石）
	1830K分解



	2MgO·SiO2
 （镁橄榄石）
	2173K分解



	3Al2
 O3
 ·2SiO2
 （莫来石）
	2123K分解



	MgO·Al2
 O3
 （尖晶石）
	2408K分解



	2MgO·2Al2
 O3
 ·5SiO2
 （堇青石）
	1813K分解



	4MgO·5Al2
 O3
 ·2SiO2
 （假蓝宝石）
	1748K分解





表8.3　MgO-Al2
 O3
 -SiO2
 三元系中平衡反应温度及液相组成



图8.40~图8.43为Na2
 O-CaO-SiO2
 三元系、K2
 O-SiO2
 -Al2
 O3
 系、CaO-SiO2
 -Al2
 O3
 系和Li2
 O-SiO2
 -Al2
 O3
 系的相图，以供查阅参考。


图8.40　Na2
 O-CaO-SiO2
 系相图




图8.41　K2
 O-SiO2
 -Al2
 O3
 系相图




图8.42　CaO-SiO2
 -Al2
 O3
 系相图



1—石英玻璃　2—炉渣　3—水泥　4—低硅黏土　5—高铝耐火材料　6—耐火材料


图8.43　Li2
 O-SiO2
 -Al2
 O3
 系相图



8.9　三元相图小结

三元相图与二元相图相比，由于增加了一个成分变量，即成分变量是两个，从而使相图形状变得更加复杂。

根据相律，在不同状态下，三元系的平衡相数可以从单相至四相。三元系中的相平衡和相区特征归纳如下。


1. 单相状态


当三元系处于单相状态时，根据吉布斯相律可算得其自由度数为f=4-1=3，它包括一个温度变量和两个相成分的独立变量。在三元相图中，自由度为3的单相区占据了一定的温度和成分范围，在这个范围内温度和成分可以独立变化，彼此间不存在相互制约的关系。它的截面可以是各种形状的平面图形。


2. 两相平衡


三元系中两相平衡区的自由度为2，这说明，除了温度之外，在共存两相的组成方面还有一个独立变量，即其中某一相的某一个组元的含量是独立可变的，而这一相中另两种组元的含量，以及第二相的成分都随之被确定，不能独立变化。在三元系中，一定温度下的两个平衡相之间存在着共轭关系。无论在垂直截面还是水平截面中，都由一对曲线作为它与两个单相区之间的界线。

两相区与三相区的界面由不同温度下两个平衡相的共轭线组成，因此在水平截面中，两相区以直线与三相区隔开，这条直线就是该温度下的一条共轭线。


3. 三相平衡


三相平衡时系统的自由度为1，即温度和各相成分只有一个是可以独立变化的。这时系统称为单变量系，三相平衡的转变称为单变量系转变。

三元系中三相平衡的转变有：

（1）共晶型转变ⅠⅡ+Ⅲ，包括

共晶转变　Lα+β

共析转变　γα+β

偏晶转变　L1
 L2
 +α

熔晶转变　γL+α

（2）包晶型转变Ⅰ+ⅡⅢ，包括

包晶转变　L+αβ

包析转变　α+γβ

合晶转变　L1
 +L2
 α

在空间模型中，随着温度的变化，三个平衡相的成分点形成三条空间曲线，称为单变量线。每两条单变量线中间是一个空间曲面，三条单变量线构成一个空间不规则的三棱柱体，其棱边与单相区连接，其柱面与两相区接壤。这个三棱柱体可以开始或终止于二元系的三相平衡线，也可以开始或终止于四相平衡的水平面。如图8.12和图8.17中包含液相的三相区都起始于二元系的三相平衡线而终止于四相平面。

任何三相空间的水平截面都是一个共轭三角形，顶点触及单相区，连接两个顶点的共轭线就是三相区和两相区的相区边界线。三角空间的垂直截面一般都是一个曲边三角形。

以合金冷却时发生的转变为例，无论发生何种三相平衡转变，三相空间中反应相单变量线的位置都比生成相单变量线的位置要高，因此其共轭三角形的移动都是以反应相的成分点为前导的，在垂直截面中，则应该是反应相的相区在三相处的上方，生成相的相区在三相区的下方。具体来说，对共晶型转变（L→α+β），因为反应相是一相，所以共轭三角形的移动以一个顶点领先，如图8.44（a）所示。共晶转变时三相成分的变化轨迹为从液相成分作切线和αβ边相交，三相区的垂直截面则是顶点朝上的曲边三角形（见图8.14和图8.22）；对于包晶型转变（L+β→α），因为反应相是两相，生成相是一相，所以共轭三角形的移动是以一条边领先，如图8.44（b）所示。包晶转变时的三相浓度的变化轨迹为从液相成分作切线只和αβ线的延长线相交，而从α相成分作切线则和Lβ边相交，三相区的垂直截面则是底边朝上的曲边三角形（见图8.25（b））。


图8.44　共晶三角形移动规律（a）和包晶三角形移动规律（b）




4. 四相平衡


根据相律，三元系四相平衡的自由度为零，即平衡温度和平衡相的成分都是固定的。

三元系中四相平衡转变大致可分为三类：

（1）共晶型转变ⅠⅡ+Ⅲ+Ⅳ，包括

共晶转变　Lα+β+γ

共析转变　δα+β+γ

（2）包共晶型转变Ⅰ+ⅡⅢ+Ⅳ，包括

包共晶转变　L+αβ+γ

包共析转变　δ+αβ+γ

（3）包晶型转变Ⅰ+Ⅱ+ⅢⅣ，包括

包晶转变　L+α+βγ

包析转变　δ+α+βγ

四相平衡区在三元相图中是一个水平面，在垂直截面中是一条水平线。

四相平面以4个平衡相的成分点分别与4个单相区相连；以2个平衡相的共轭线与两相区为界，共与6个两相区相邻；同时又与4个三相区以相界面相隔。各种类型四相转变平面与周围相区的空间结构关系如图8.45所示。


图8.45　3种四相平衡区的空间结构



各种类型四相平面的空间结构各不相同，这就是说，在四相转变前后合金系中可能存在的三相平衡是不一样的，同时，各种单变量线的空间走向也不相同。因此，只要根据四相转变前后的三相空间，或者根据单变量线的走向，就可以判断四相平衡转变的类型。表8.4中列出了各种四相平衡转变的特点（单变量线投影以液相面交线为例）。


表8.4　三元系中的四相平衡转变



最后还需说明的是本章讨论的是三元系相图，但实际上有不少材料的组元数目会超过3个，如果组元数增加到4个、5个甚至更多个，就不可能用空间模型来直接表示它们的相组成随温度和成分的变化规律。通常可把系统的某些组元的含量固定，使其成分只剩一个，最多两个自变量，利用实验或计算的方法，绘制出由温度轴和成分轴为坐标的二维或三维图形，其分析和使用方法，与前面讨论的二元和三元相图相似。我们称这样的相图为伪二元或伪三元相图。



第9章　材料的亚稳态

材料的稳定状态是指其体系自由能最低时的平衡状态，通常相图中所显示的即是稳定的平衡状态。但由于种种因素，材料会以高于平衡态时自由能的状态存在，即处于一种非平衡的亚稳态。同一化学成分的材料，其亚稳态时的性能不同于平衡态的性能，而且亚稳态可因形成条件的不同而呈多种形式，它们所表现的性能迥异。在很多情况下，亚稳态材料的某些性能会优于其处于平衡态时的性能，甚至出现特殊的性能。因此，对材料亚稳态的研究不仅有理论上的意义，更具有重要的实用价值。

材料在平衡条件下只以一种状态存在，而非平衡的亚稳态则可出现多种形式，大致有以下几种类型：

（1）细晶组织。当组织细小时，界面增多，自由能升高，故为亚稳态。其中突出的例子是超细的纳米晶组织，其晶界体积甚至可占材料总体积的50%以上。

（2）高密度晶体缺陷的存在。晶体缺陷使原子偏离平衡位置、晶体结构排列的规则性下降，故体系自由能增高。另外，对于有序合金，当其有序度下降、甚至呈无序状态（化学无序）时，也会使自由能升高。

（3）形成过饱和固溶体。即溶质原子在固溶体中的浓度超过平衡的饱和浓度，甚至在平衡状态时互不溶解的组元发生了相互溶解。

（4）发生非平衡转变，生成具有与原先不同结构的亚稳新相，例如，钢及其合金中的马氏体、贝氏体，以及合金中的准晶态相等。

（5）由晶态转变为非晶态，由结构有序变为结构无序，自由能增高。


图9.1　材料自由能随状态的变化示意图



为什么非平衡的亚稳态能够存在？这可从图9.1所表示的自由能变化来解释之。图中a点是自由能最高的不稳定状态；d点是自由能最低的位置，此时体系处于稳定状态；b点位于它们之间的另一个低谷，如果要进入到自由能最低的d状态，需要越过能峰c，在没有进一步的驱动力的情况下，体系就可能处于b这种亚稳态，故从热力学上说明了亚稳态是可以存在的。

9.1　纳米晶材料

霍尔-佩奇（Hall-Petch）公式指出了多晶体材料的强度与其晶粒尺寸之间的关系，晶粒越细小则强度越高。但通常的材料制备方法至多只能获得细小到微米级的晶粒，霍尔-佩奇公式的验证也只是到此范围。如果晶粒更为微小时，材料的性能将如何变化？由于当时尚不能制得这种超细晶材料，故是一个留待解决的问题。自20世纪80年代以来，随着材料制备新技术的发展，人们开始研制出晶粒尺寸为纳米（nm）级的材料，并发现这类材料不仅强度更高（但不符合霍尔-佩奇公式），其结构和光、电、磁、热学、化学等各种性能都具有特殊性，引起了极大的兴趣和关注。纳米晶材料（或称纳米构造材料）已成为国际上发展新材料领域中的一个重要内容，并在材料科学和凝聚态物理学科中引出了新的研究方向——纳米材料学。

纳米材料这一名称含义甚广，总体上是指尺度（三维中至少有一维）为纳米级（＜100nm）或由它们为基本单元所组成的固体，包括纳米晶单体、纳米晶粒构成的块体（纳米晶材料）、纳米粉体、纳米尺度物体（如纳米线、纳米带、纳米管、纳米薄膜、纳米粒子及纳米器件等）。由于纳米化出现的表面效应、小体积效应、量子尺寸效应、界面效应、量子隧穿效应等，这些纳米材料会分别显示出不同于其通常状态的特殊性能，因而纳米材料已成为当前研究和开发应用的热点。

鉴于所涉及的范围太广，作为基础教材，这里主要以纳米晶材料为重点作简要的介绍。

9.1.1　纳米晶材料的结构

纳米晶材料的概念最早是由H. Gleiter提出的，这类固体由（至少在一个方向上）尺寸为几个纳米的结构单元（主要是晶体）所构成。图9.2表示纳米晶材料的二维硬球模型，不同取向的纳米尺度小晶粒由晶界联结在一起，由于晶粒极微小，晶界所占的比例就相应地增大。若晶粒尺寸为5~10nm，则按三维空间计算，晶界将占到0.5体积分数，即有约50%原子位于排列不规则的晶界处，其原子密度及配位数远远偏离了完整的晶体结构。因此纳米晶材料是一种非平衡态的结构，存在大量的晶体缺陷。此外，如果材料中存在杂质原子或溶质原子，则因这些原子的偏聚作用，使晶界区域的化学成分也不同于晶内成分。由于在结构上和化学上偏离正常的多晶结构，所表现的各种性能也明显不同于通常的多晶体材料。


图9.2　纳米晶材料的二维模型



人们曾对双晶体的晶界应用高分辨电子显微分析、广角X射线或中子衍射分析，以及计算机结构模拟等多种方法，测得双晶体晶界的相对密度是晶体密度的75%~90%，而纳米晶材料的晶界结构不同于双晶体晶界，当晶粒尺寸为几个纳米时，其晶界的边长会短于晶界层厚度，存在大量的三叉晶界，故晶界处原子排列有明显的变化。图9.3表示应用正电子湮没技术测定的平均正电子寿命与晶粒尺寸的关系，可见随着晶粒尺寸的减小，寿命增加了。这表示晶界中自由体积的增加。研究表明，纳米晶材料不仅由其化学成分和晶粒尺寸来表征，还与材料的化学键类型、杂质情况、制备方法等因素有关，即使是同一成分、同样尺寸晶粒的材料，其晶界区域的原子排列还会因上述因素而明显地变化，其性能也相应地改变，图9.2所示只是一个被简单化了的结构模型。


图9.3　纳米晶Fe78
 B13
 Si9
 的晶粒大小与平均正电子寿命的关系



纳米晶材料也可由非晶物质组成，例如：半晶态高分子聚合物是由厚度为纳米级的晶态层和非晶态层相间地构成的（见图9.4），故是二维层状纳米结构材料。由不同化学成分物相所组成的纳米晶材料，通常称为纳米复合材料。图9.5表示Ag-Fe纳米复合材料的构造。从Ag-Fe二元相图可知，Ag和Fe在液态和固态均不互溶，但在Ag-Fe纳米结构中却出现一定的固溶度，形成Fe原子在Ag中的固溶体和Ag原子在Fe中的固溶体，溶质原子多数分布在界面地区及界面附近。除了所举的Ag-Fe系例子之外，其他互不固溶的体系构成的纳米复合材料中也出现类似的情况。这种亚稳态的纳米晶固溶体可在高能球磨等制备纳米晶的过程中形成，称为机械化学反应。另一类纳米复合材料是由化学成分不相同的超细晶和非晶组成的，其例子是纳米级的金属或半导体微粒（如Ag，CdS或CdSe）嵌在非晶的介电质基体中（如SiO2
 ），构成如图9.6的结构。第三类纳米复合材料由掺杂的晶界所组成。如果掺杂原子甚少，不足以构成一原子层，则它们将占于界面区的低能位置上，如图9.7（a）中的Bi原子在纳米晶Cu的晶界中，每三个Cu原子包围一个Bi原子。如果掺杂原子的浓度较高，它们组成掺杂层于界面区域，如图9.7（b）为纳米尺寸的W微细晶粒被Ga原子层所隔开。显然，晶界掺杂层原子排列是不规则的，形成这类晶界的原因，可能与应力诱导下溶质原子在晶界地区再分布有关，这样的再分布使晶界附近应力场储存能下降。掺杂晶界的形成可阻碍晶粒长大，有利于纳米晶的稳定性。



图9.4　半晶态高分子聚合物结构示意图（粗黑线表示属于相邻晶体间的一个分子键）


	
	



	图9.5　纳米晶Ag-Fe合金的构造示意图
	图9.6　CdS嵌在SiO2
 非晶基体中的纳米复合材料结构





图9.7　掺杂晶界的纳米复合材料结构示意图



（a）Bi（黑球）于纳米晶Cu中　（b）Ga（黑球）于纳米晶W中

9.1.2　纳米晶材料的性能

纳米结构材料因其超细的晶体尺寸（与电子波长、平均自由程等为同一数量级）和高体积分数的晶界（高密度缺陷）而呈现特殊的物理、化学和力学性能。表9.1所列的一些纳米晶材料与通常的多晶体或非晶态时的性能比较，明显地反映了其变化特点。


表9.1　纳米晶金属与通常的多晶或非晶态的性能



纳米晶材料的力学性能远高于其通常的多晶状态，表9.1中所举的高碳铁（质量分数w（C）=1.8%）就是一个突出的例子，其断裂强度由通常的700MPa提高到8000MPa，增加达1140%，但此例甚突出，增幅之大不具有普遍性。一些实验结果表明，霍尔-佩奇公式的强度与晶粒尺寸关系并不延续到纳米晶材料，这是因为霍尔-佩奇公式是根据位错塞积的强化作用而导出的，当晶粒尺寸为纳米级时，晶粒中可存在的位错极少，甚至只有一个，故霍尔-佩奇公式就不适用了。此外，纳米晶材料的晶界区域在应力作用下会发生弛豫过程而使材料强度下降；再者，强度的提高不能超过晶体的理论强度，晶粒变细使强度提高应受此限制。图9.8是纳米晶铜（25nm）的应力-应变曲线与通常的多晶Cu（50μm）应力-应变曲线的比较，其屈服强度（σy
 ）从原先的83MPa提高到185MPa。图9.9为弥散分布于Ni-Al基体中的Ni3
 Al纳米微晶对这种纳米复合材料流变应力的影响。需要指出的是，这类材料的强化作用不同于前述的细晶强化作用，它是纳米细粒的弥散强化作用。图9.10显示纳米晶硬质合金WC-Co的硬度提高情况，其耐磨性也提高了一个数量级。纳米晶材料不仅具有高的强度和硬度，其塑性、韧性也明显改善，例如陶瓷材料通常不具有塑性，但纳米TiO2
 在室温下能塑性变形，在180℃时形变量可达100%。


	
	



	图9.8　纳米晶铜与通常的多晶铜的真应力-真应变曲线
	图9.9　Ni3
 Al析出相尺寸对Al的原子数分数为13%的Ni-Al合金流变应力的影响






图9.10　纳米晶与通常的WC-Co材料的硬度（a）和耐磨性（b）比较

纳米晶微粒之间能产生量子输运的隧道效应、电荷转移和界面原子耦合等作用，故纳米材料的物理性能也异常于通常的材料。纳米晶导电金属的电阻高于多晶材料，因为晶界对电子有散射作用，所以当晶粒尺寸小于电子平均自由程时，晶界散射作用加强，电阻及电阻温度系数增加。但纳米半导体材料却具有高的电导率，如纳米硅薄膜的室温电导率高于多晶硅3个数量级，高于非晶硅达5个数量级。纳米晶材料的磁性也不同于通常的多晶材料，纳米铁磁材料具有低的饱和磁化强度、高的磁化率和低的矫顽力，例如，部分晶化的Fe73.5
 Si13.5
 B9
 Cu1
 Nb3
 合金中形成5~20nm的Fe-Si（B）微晶分布于非晶基体上，具有高的起始磁导率（~105
 H/m）、低的矫顽力（~10-2
 A/cm）、高的磁感应强度（达1.7T），其磁性甚至超过最佳性能的坡莫合金，而后者的价格却甚为昂贵。纳米材料的其他性能，如超导临界温度和临界电流的提高、特殊的光学性质、触媒催化作用等也是引人注目的。

9.1.3　纳米晶材料的形成

纳米晶材料可由多种途径形成，主要归纳于以下四方面。

（1）以非晶态（金属玻璃或溶胶）为起始相，使之在晶化过程中形成大量的晶核，生长成为纳米晶材料。

（2）对起始为通常的粗晶的材料，通过强烈塑性形变（如高能球磨、高速应变、爆炸成形等手段）或造成局域原子迁移（如高能粒子辐照、火花刻蚀等）使之产生高密度缺陷，以致自由能升高，转变形成亚稳态纳米晶。

（3）通过蒸发、溅射等沉积途径，如物理气相沉积（PVD）、化学气相沉积（CVD）、电化学方法等，生成纳米微粒然后固化，或在基底材料上形成纳米晶薄膜材料。

（4）沉淀反应方法，如利用溶胶-凝胶（sol-gel），热处理时效沉淀法等，析出纳米微粒。

9.1.4　纳米碳管简介

1991年，日本学者饭岛澄夫（Sumio Iijima）用高分辨透射电镜研究石墨电极放电时，发现了外径为4~30nm、长约1μm的空心微针，并确定它为纳米碳管。其结果在《自然》（Nature）杂志发表后，引起国际科学界极大的关注，从而导致了纳米科学技术的兴起。

此后的研究得知：纳米碳管可呈多层壁或单壁，饭岛最初发现的是多壁纳米碳管，它由若干个无接缝的单壁管同心地相套并封顶而构成。单壁碳管可看作由单张石墨烯片卷成的无接缝微管，其直径约在0.4到2~3nm范围，而管长目前已可达毫米级。卷成纳米碳管的石墨片具有平面的六方形单胞，每个碳原子与相邻的三个碳原子以共价键结合，而其第四个电子为自由电子（杂化电子），可在整个结构中自由运动。纳米碳管因其石墨片卷取的取向不同而有3种类型，饭岛称之为扶手椅型（armchair）、锯齿型（zigzag）和螺旋型（helical），如图9.11所示。它们呈不同的电学特性，扶手椅型通常呈金属电性，而后两者可呈半导体电性或金属电性，由其卷取构局对能带结构的影响而定。


图9.11　单壁纳米碳管的结构示意图



（a）1—扶手椅型，　2—锯齿型，　3—螺旋型　（b）计算机模拟像

电导性是纳米碳管最诱人的特性之一。金属电性的纳米碳管因具有一维的电子结构，电子沿纳米管长度传输呈弹道式、没散射，故流量极大且不会发热，承受的最大电流密度达1010
 A·cm-2
 ，热导率达6000W·（m·K）-1
 ，如用作硅集成电路联结导线，导线宽度至少可减小一个数量级。纳米碳管的半导体特性如被利用制成纳米级晶体管等纳米电子器件，则有望开发出超速纳米计算机。纳米碳管还是理想的场发射电子源材料，把它应用于平板显示器、电镜的电子源等，能显著提高亮度和清晰度。

纳米碳管的另一特点是有极高的弹性模量和强度，其E可达1000GPa，是目前所知的具有最高弹性模量的材料。其抗拉强度也高于碳纤维材料，且有极佳的弯曲特性。因此，用纳米碳管为增强体制成的轻质复合材料，其强度和刚性均优于目前的碳纤维增强复合材料。

纳米碳管的其他优良特性也正在研究开发中。总之，纳米碳管已显示出多方面的应用潜力。随着纳米碳管制备技术的不断发展和完善，其特性将进一步被充分发掘和利用，同时其制备成本也会逐步下降，使它具有商业竞争力，显示出广阔的开发、应用前景。

9.2　准晶态

经典的固体理论将固体物质按其原子聚集状态分为晶态和非晶态两种类型。晶体学分析得出：晶体中原子呈有序排列，且具有平移对称性，晶体点阵中各个阵点的周围环境必然完全相同，故晶体结构只能有1，2，3，4，6次旋转对称轴，而5次及高于6次的对称轴不能满足平移对称的条件，均不可能存在于晶体中。近年来，由于材料制备技术的发展，出现了不符合晶体的对称条件、但呈一定的周期性有序排列的类似于晶态的固体，1984年，Shechtman等首先报道了在快冷Al86
 Mn14
 合金中发现具有5次对称轴的结构。于是，一类新的原子聚集状态的固体出现了，这种状态被称为准晶态（quasicrystalline state），此固体称为准晶（quasicrystal）。准晶态的出现引起国际上高度重视，很快就在其他一些合金系中也发现了准晶，除了5次对称，还有8，10，12次对称轴，在准晶的结构分析和有关理论研究中都有了新的进展。

9.2.1　准晶的结构

准晶的结构既不同于晶体，也不同于非晶态。图9.12是应用高分辨电子显微分析获得的准晶态Al65
 Cu20
 Fe15
 合金的原子结构像，可见其原子分布不具有平移对称性，但仍有一定的规则，其5次对称性明显可见，且呈长程的取向性有序分布，故可认为是一种准周期性排列。


图9.12　准晶态Al65
 Cu20
 Fe15
 合金的高分辨电子显微像



如何描绘准晶态结构？由于它不能通过平移操作实现周期性，故不能如晶体那样取一个晶胞来代表其结构。目前较常用的是以拼砌花砖方式的模型来表征准晶结构，其典型例子见图9.13，它表示了5次对称的准周期结构。它由两种单元（花砖）构成：一种是宽的棱方形，其角度为70°和108°；另一种是窄的棱方形（角度为36°及144°），它们的边长均为a，其面积之比为1.618∶1（即为黄金分割），把它们按一定规则使两种单元配合拼砌成具有周期性和5次对称性。图中细线单元为缩比的单元，缩比单元的边长与原先边长之比也为1∶1.618。上述的拼砌模型是二维图形，可据此作出三维的拼砌单元，如图9.14所示，可认为它们是构成准晶（二十面体对称的准晶相）的准点阵。


图9.13　准晶结构的单元拼砌模型（a）和表示缩比单元与原单元的缩比关系（b）




图9.14　拼砌单元的三维模型



准晶结构有多种形式，就目前所知可分成下列几种类型：


a.
 一维准晶
 　这类准晶在一个取向是呈准周期性的而在其他两个取向是周期性的，例如Al-Cu系（Al65
 Cu20
 Mn15
 ，Al65
 Cu20
 Co15
 ，Al65
 Cu20
 Fe10
 Mn5
 等），Al-Ni系（Al80
 Ni14
 Si6
 ），Al-Pd系（Al75
 Fe10
 Pd15
 ）的准晶相，它们具有CsCl型的基本结构而在［111］取向呈准周期的结构。这类准晶相常发生于二十面体相或十面体相与结晶相之间发生相互转变的中间状态，故属亚稳状态。但在Al65
 Cu20
 Fe10
 Mn5
 的充分退火样品中也发现一维准晶相，此时应属稳定态了，它沿着10次对称轴呈六层的周期性，而垂直于此轴则呈八层周期性。


b.
 二维准晶
 　它们是由准周期有序的原子层周期地堆垛而构成的，将准晶态和晶态的结构特征结合在一起。按照它们的对称特点，可为八边形、十边形或十二边形准晶。八边形准晶相的结构很接近β-Mn型结构，其准周期原子层沿着8次对称轴周期地（按恒定的点阵常数a=0.6315nm）堆垛上去。这类准晶的例子有Ni10
 SiV15
 ，Cr5
 Ni3
 Si2
 ，Mn4
 Si，Al3
 Mn82
 Si15
 ，Fe-Mn-Si等，图9.15表示根据高分辨电子显微像作出的Cr-Ni-Si八边形准晶相的结构拼砌模型。十边形准晶已在很多合金中发现，它们的结构沿着10次轴周期地堆垛，其平移周期可为0.4nm（如Al65
 Co15
 Cu20
 ，Al70
 Co15
 Ni15
 ，Al70
 Ni15
 Rh15
 ，Al71
 Fe5
 Ni24
 ，Al4
 Ni，Fe32
 Nb18
 等），0.8nm（如Al10
 Co4
 ），1.2nm（如Al4
 Mn，Al79
 Fe2.6
 Mn19.4
 ，Al65
 Cu20
 Mn15
 ，Al65
 Cr7
 Cu20
 Fe8
 等），1.6nm（如Al5
 Ir，Al5
 Pd，Al5
 Pt，Al4
 Fe，Al74
 Mg5
 Pd21
 ，Al80
 Fe10
 Pd10
 等）等，这些间距相应于二层、四层、六层、八层等堆垛为一周期。图9.16表示Al70
 Co15
 Ni15
 十边形准晶的高分辨电子显微像。目前发现的十二角形准晶还不多，如Cr70.6
 Ni29.4
 ，Ni2
 V3
 ，Ni10
 SiV15
 ，Tax
 Te，其结构类似于σ-CrFe型，由六方-三角及三角-正方结构的原子层堆垛所构成。


	
	



	图9.15　Cr-Ni-Si八边形准晶结构的拼砌模型（斜线的砌块表示β-Mn结构单元）
	图9.16　Al70
 Co15
 Ni15
 十边形准晶的高分辨电子显微像（右下角为计算机模拟图像）





c.
 二十面体准晶
 　它可分为A和B两类。A类以含有54个原子的二十面体作为结构单元；B类则以含有137个原子的多面体为结构单元；A类二十面体多数是铝-过渡族元素化合物，而B类极少含有过渡族元素。图9.17表示半个由54原子构成的二十面体准晶结构单元。


图9.17　半个由54原子构成的二十面体准晶结构单元



9.2.2　准晶的形成

除了少数准晶（如Al65
 Cu20
 Fe10
 Mn5
 ，Al75
 Fe10
 Pd15
 ，Al10
 Co4
 等）为稳态相之外，大多数准晶相均属亚稳态产物，它们主要通过快冷方法形成，此外经离子注入混合或气相沉积等途径也能形成准晶。准晶的形成过程包括形核和生长两个过程，故采用快冷法时其冷速要适当控制，冷速过慢则不能抑制结晶过程而会形成结晶相；冷速过大则准晶的形核生长也被抑制而形成非晶态。此外，其形成条件还与合金成分、晶体结构类型等多种因素有关，并非所有的合金都能形成准晶，这方面的规律还有待进一步探索和掌握。

亚稳态的准晶在一定条件下会转变为结晶相，即平衡相。加热（退火）促使准晶的转变，故准晶转变是热激活过程，其晶化激活能与原子扩散激活能相近。但稳态准晶相在加热时不发生结晶化转变，例如Al6
 Cu2
 Fe为二十面体准晶，在845℃下长期保温并不转变。

准晶也可能从非晶态转化形成，例如，Al-Mn合金经快速凝固形成非晶后，在一定的加热条件下会转变成准晶，这表明准晶相对于非晶态是热力学较稳定的亚稳态。

9.2.3　准晶的性能

到目前为止，人们尚难以制成大块的准晶态材料，最大的也只是几个毫米直径，故对准晶的研究多集中在其结构方面，对性能的研究测试甚少报道。但从已获得的准晶都很脆这种特点来看，将它作为结构材料使用尚无前景。准晶的特殊结构对其物理性能有明显的影响，这方面或许有可利用之处，尚待进一步研究。

准晶的密度低于其晶态时的密度，这是由于其原子排列的规则性不及晶态严密，但其密度高于非晶态，说明其准周期性排列仍是较密集的。准晶的比热容较晶态大，例如，准晶态Al-Mn合金的比热容较相同成分的晶态合金高约13%。准晶合金的电阻率甚高而电阻温度系数则甚小，其电阻随温度的变化规律也各不相同，如Al90
 Mn10
 准晶合金在4K时电阻率为70μΩ·cm，在300K时为150μΩ·cm，故呈正的电阻温度系数；而Al85.7
 Mn14.3
 在4K和300K时均为180μΩ·cm，未有变化；Al86
 Mn14
 在300K时的电阻率虽高于4K时，但在40K时却出现最低值，其变化很特殊；Al77.5
 Mn22.5
 则呈负的电阻温度系数，在4K时为980μΩ·cm，在300K时降为880μΩ·cm。这些现象说明电阻与温度的关系没有一定的规律可循，因合金成分不同而不同。

总之，对准晶合金的性能目前还了解甚少，但对准晶这一新兴领域已引起人们的高度重视，有关的研究工作正方兴未艾。

9.3　非晶态材料

本节所讨论的对象着重于常温下其平衡状态应为结晶态，但由于某些因素的作用而使之呈非晶态的材料，即是亚稳态的非晶态材料；对于常温下以非晶态（玻璃态）为稳定状态的材料，不属本节讨论范围。自从晶体X射线衍射现象被发现并应用以来，固态金属和合金都已被确定为结晶体。杜威兹（Duwez）等在1959~1960年间，用他们独创的快速冷凝方法获得了Au-Si和Au-Ge系非晶态合金（称为金属玻璃），引起科学界的轰动；而陈和包克（Chen and Polk）在1972年制成了塑性的铁基非晶条带，它不仅有高的强度和韧性，更显示了极佳的磁性，这项发明为非晶态合金的工程应用开辟了道路，一类重要的新型工程材料从此诞生。这些年来，国际上对非晶态合金的研究从理论到生产应用等各方面都取得了重要的进展，本节的内容以非晶态合金为主。

9.3.1　非晶态的形成

非晶态可由气相、液相快冷形成，也可在固态直接形成（如离子注入、高能粒子轰击、高能球磨、电化学或化学沉积、固相反应等）。

液相在冷却过程中发生结晶或进入玻璃态（非晶态）时，一些性质的变化如图9.18所示。随着温度的降低，可分为A，B，C三个状态的温度范围：在A范围，液相是平衡相；当温度降至Tf
 以下进入B范围时，液相处于过冷状态而发生结晶，Tf
 是平衡凝固温度；如冷速很大使形核生长来不及进行而温度已冷至Tg
 以下的C范围时，液相的黏度大大增加，原子迁移难以进行，处于“冻结”状态，故结晶过程被抑制而进入玻璃态，Tg
 是玻璃化温度，它不是一个热力学确定的温度，而是决定于动力学因素的。因此Tg
 不是固定不变的，冷速大时为Tg1
 ，如冷速减低（仍在抑制结晶的冷速范围），则Tg1
 就降低至Tg2
 （见图9.18）。玻璃态的自由能高于晶态，故处于亚稳状态。从图9.18还可看到，液相结晶时体积（密度）突度，而玻璃化时不出现突变；但比定压热容cp
 在玻璃化时却明显地大于结晶时cp
 的变化。按ΔH=，对液相和固相时的cp
 分别在Tf
 及Tg
 温度区间积分，可知玻璃态在Tg
 的结晶潜热明显低于Tf
 时的熔化潜热，因此，形成非晶时液相高的比热容是与其冷却过程熵的下降（即大的熵变ΔSm
 ）直接相关的（ΔHm
 =Tm
 ΔSm
 ）。


图9.18　不同状态时材料性能的变化



合金由液相转变为非晶态（金属玻璃）的能力，既决定于冷却速度也决定于合金成分。能够抑制结晶过程实现非晶化的最小冷速称为临界冷速（Rc
 ），对纯金属如Ag，Cu，Ni，Pb的结晶形核条件的理论计算得出，最小冷却速度要达到1012
 ~1013
 K/s时才能获得非晶，这在目前的熔体急冷方法尚难做到，故纯金属采用熔体急冷还不能形成非晶态；而某些合金熔液的临界冷速就较低，一般在107
 K/s以下，采用现有的急冷方法能获得非晶态。除了冷速之外，合金熔液形成非晶与否还与其成分有关，不同的合金系形成非晶能力也不同，同一合金系中通常只是在某一成分范围内能够形成非晶（当然，这成分范围与采用的急冷方法和冷速有关），表9.2列举了实验测得的一些合金成分范围，这是在一定的实验条件下测得的，仅供参考。从图9.19所举的几个合金系相图为例可以发现，非晶的成分范围往往是在共晶成分附近，即凝固温度较低、液相黏度较高的情况；此外，此合金系通常存在着金属间化合物。


表9.2　合金系中形成非晶的成分范围举例




图9.19　形成非晶态的合金系的平衡相图



（上侧线段所标为形成非晶范围）

合金成分与形成非晶能力的关系是一个十分复杂的问题，目前还未能得出较全面的规律，已了解的因素主要有：熔体的组成原子之间必须有较大的原子半径差异，至少~15%；组元的原子体积之差的影响可用

xB
 min
 （VB
 -VA
 ）≈0.1

表示：式中，xB
 min
 是形成非晶时B组元的最小原子数分数，VA
 或VB
 是组元A或B的原子体积。

临界冷速Rc
 与Tg
 /Tf
 比值有关（Tg
 是玻璃化温度，Tf
 是平衡凝固温度），此比值越高，则Rc
 越小，非晶态越容易形成，如图9.20所示；至于组元原子之间的键合、电子结构等性质的影响则如前面所指出的那样，可形成非晶的合金成分通常存在金属间化合物，这表明原子间键合较强并有特定指向的情况下，被急冷的熔体在动力学上有利于形成非晶相。


图9.20　Pd-Si固溶体的Rc
 与Tg
 ，Tf
 之间的关系



除了从熔体急冷可获得非晶态之外，晶体材料在高能辐照或机械驱动（如高能球磨、高速冲击等剧烈形变方式）等作用下也会发生非晶化转变，即从原先的有序结构转变为无序结构（对于化学有序的合金还包括转为化学无序状态），这类转变都归因于晶体中产生大量缺陷使其自由能升高，促使其发生非晶化。

现以高能球磨导致的非晶化为例来分析之。

对纯组元元素粉按合金成分比例混和后直接进行高能球磨，所形成的非晶合金是“机械合金化”（Mechanical Alloying，简称为MA）的产物；而对晶态合金粉末经高能球磨后转变为非晶态，则属机械研磨（Mechanical Milling，简称为MM）的产物。

机械合金化形成非晶态须满足热力学和动力学两方面的条件。热力学条件是两组元具有负的混合焓，这样就使非晶态合金的自由能低于两组元晶态混合物的自由能；动力学条件则因机械合金化过程是藉固相扩散来进行的，故要求该系统为不对称的扩散偶：组元原子在对方晶格中有较高的扩散速率，才能通过固溶进一步发生非晶化，在图9.21中，化合物Am
 Bn
 的自由能虽低于同样成分的非晶合金，但由于动力学原因而被抑制；而且，球磨过程导致的缺陷也在热力学和动力学两方面为非晶化提供了条件。



图9.21　具有负混合焓的A-B两元素在不同状态下的自由能随成分变化曲线示意图


图9.22　具有正混合焓的A-B两元素的成分-自由能变化曲线



但是，有些具有正混合焓的合金系也可能通过机械合金化形成非晶态。其自由能与成分变化的曲线如图9.22所示，非晶态的自由能不仅高于A，B组元晶态混合自由能（λ），也高于不同晶体结构的固溶体（α1
 ，α2
 ）的自由能，因此不存在向非晶态转变的化学驱动力。对某些原子半径相差较大的合金系，在机械合金化过程中由于动力学条件的限制而难以形成金属间化合物，但经高能球磨，A，B两元素的晶粒不断细化至纳米级，除了晶粒内部形成大量缺陷之外，A，B原子在对方晶粒边界地区通过扩散而形成复合纳米晶A（B）或B（A）过饱和固溶体，使其自由能增高而发生非晶转变，这过程随着球磨的进行而不断发展，导致了整体非晶化。

机械研磨与机械合金化不同，其起始状态是晶态合金而不是A，B组元，故不需要化学驱动力来形成非晶合金，其非晶化的能量条件是：

GC
 +ΔGD
 ＞GA
 ，

式中，GC
 为晶态的自由能，GD
 是各种缺陷导致的自由能增量，GA
 则为非晶态的自由能。可见，GD
 是决定因素。GD
 包含多方面因素对球磨合金的贡献，主要有：点缺陷、位错、层错等晶体缺陷导致的晶格畸变能；晶粒超细化使晶界体积猛增，界面能升高；有序合金被磨成无序化产生的化学无序能、反位能和反向畴界能。


图9.23　CoZr合金的晶界能ΔGg
 与晶粒尺寸的关系



根据计算，晶态化合物与非晶态时的自由能相差通常大于5kJ/mol（有的高达20kJ/mol），而位错等晶体缺陷虽因剧烈冷变形而增高，其自由能增加却只有1~2kJ/mol，有人计算了位错密度高达1014
 cm-1
 的冷轧NiTi，其储能为2.2kJ/mol，故ΔGD
 主要来自晶界能和无序化导致的增量。图9.23为CoZr的晶界能与晶粒尺寸之间的关系，该合金在非晶态与晶态时的自由能差ΔGa-c
 约为6kJ/mol左右，故当晶粒尺寸减小到5~8nm时，由晶界能所提供的自由能增加已足以驱使CoZr发生非晶转变。对有序合金来说，机械研磨导致的无序化是促使非晶化的主要因素，其中，反位缺陷（anti-site defect）所引起的无序能可达到相当大的数值。所谓反位缺陷是指Ax
 B1
 -x有序合金中A原子占据了B原子的亚点阵位置，而B原子则占有A原子的亚点阵位置，出现了反位现象。反位无序能可从实验结果估算或理论计算求得，例如CoZr反位能约为6.8~13.5kJ/mol（按形成焓的21%~37%估算），可见其对非晶化有较大的作用。

9.3.2　非晶态的结构

非晶结构不同于晶体结构，它既不能取一个晶胞为代表，而且其周围环境也是变化的，故测定和描述非晶结构均属难题，只能统计性地表达之。常用的非晶结构分析方法是用X射线或中子散射得出的散射强度谱求出其“径向分布函数”，可用下式表示：

G（r）=4πr［ρ（r）-ρ0
 ］，

式中，G（r）是以任一原子为中心、在距离r处找到其他原子的几率，ρ（r）是距离为r处单位体积中的原子数目，ρ0
 为整体材料中原子平均密度。

但径向分布函数不能区别不同类型的原子，故对合金应分别求得每类原子对的“部分原子对分布函数”，其定义与上述相同，但针对特定的原子对而言，例如，二元合金中存在着三类原子对：A-A，B-B和A-B，故须根据A，B两种原子的不同散射能力，至少进行三次散射实验才能分别求出部分原子对分布函数。图9.24是Ni81
 B19
 非晶态合金的散射谱线及三类部分原子对分布函数，即Ni-Ni对、Ni-B对和B-B对。径向分布函数的第一个峰表示最近邻原子的间距，而峰所包含的面积给出平均配位数。从图所示的间距可知，非晶态中的间距与凝聚态的间距相近，其配位数在11.5~14.5范围，这些结果表示非晶态合金（金属玻璃）也是密集堆积型固体，与晶体相近。从所得出的部分原子对分布函数可知：在非晶态合金中异类原子的分布也不是完全无序的，如B-B最近邻原子对就不存在，故实际上非晶合金仍具有一定程度的化学序。表9.3列出了一些金属-类金属型非晶合金的有序参数，可清楚地显示出上述特点。有些人进一步应用计算机模拟来构成非晶态结构模型，并与实验结果相比较以确定其可信度，提出了诸如随机密堆模型、局域配位模型，等等，但这些模型都有其局限性，仅适用于某些类型化合物的非晶态，这说明非晶结构是甚为复杂多样的，目前对其了解还不深入，有待进一步研究来掌握之。


图9.24　非晶态Ni81
 B19
 的X射线散射谱（a）及三类“部分原子对分布函数”（b）



（实线为实验结果；虚线为理论计算结果）


表9.3　金属-类金属型非晶合金的原子间参数



注：平均原子间距；CN—配位数。

9.3.3　非晶合金的性能

非晶合金的结构不同于晶态合金，在性能上也表现出与晶态有很大的差异。


1. 力学性能


非晶合金的力学性能主要表现为高强度和高断裂韧性。表9.4列出一些非晶态合金的屈服强度、弹性模量等性能，并与其他超高强度材料作对比，可见它们已达到或接近这些超高强度材料的水平，但弹性模量较低。非晶合金的强度与组元类型有关，金属-类金属型的强度高（如Fe80
 B20
 非晶），而金属-金属型则低一些（如Cu50
 Zr50
 非晶）。非晶合金的塑性较低，在拉伸时小于1%，但在压缩、弯曲时有较好的塑性，压缩塑性可达40%，非晶合金薄带弯达180°也不断裂。非晶合金塑性变形方式与应力大小有关，当拉伸应力接近断裂强度时，其形变极不均匀，沿着最大分切应力以极快速度形成很薄层（10~20nm厚度）的切变带；在低应力情况下，不形成切变带而是以均匀蠕变方式变形，其蠕变速率很低，测得的总应变量通常小于1%。当温度升至接近Tg
 时，非晶合金有可能热加工变形，例如Fe40
 Ni40
 P14
 B6
 合金，可热压使其应变达到1的数量级，此时合金呈黏滞性均匀流变。有些非晶合金在远低于晶化温度加热后会出现脆化现象，使原先可在室温弯曲变形的条带发生脆断，这是由于其韧-脆转变温度被提高到室温以上所致，例如，Fe79.3
 Be16.4
 Si4.0
 C0.3
 非晶合金在350℃加热2h后，其韧-脆转变温度升到97℃，故在室温呈脆性，如图9.25所示。


表9.4　一些非晶合金及超高强度材料的拉伸性能





图9.25　Fe79.3
 Be16.4
 Si4.0
 C0.3
 非晶条带经350℃，2h加热后的弯曲应变量与试验温度的关系


2. 物理性能


非晶态合金因其结构呈长程无序，故在物理性能上与晶态合金不同，显示出异常的情况。非晶合金一般具有高的电阻率和小的电阻温度系数，有些非晶合金如Nb-Si，Mo-Si-B，Ti-Ni-Si等，在低于其临界转变温度时可具有超导电性。目前，非晶合金最令人注目的是其优良的磁学性能，包括软磁性能和硬磁性能。一些非晶合金很易于磁化，磁矫顽力甚低，且涡流损失少，是极佳的软磁材料，其中有代表性的是Fe-B-Si合金。此外，使非晶合金部分晶化后可获得10~20nm尺度的极细晶粒，因而细化磁畴，产生更好的高频软磁性能。有些非晶合金具有很好的硬磁性能，其磁化强度、剩磁、矫顽力、磁能积都很高，例如，Nd-Fe-B非晶合金经部分晶化处理后（14~50nm尺寸晶粒），达到目前永磁合金的最高磁能积值，这些是重要的永磁材料。


3. 化学性能


许多非晶态合金具有极佳的抗腐蚀性，这是由于其结构的均匀性，不存在晶界、位错、沉淀相，以及在凝固结晶过程产生的成分偏析等能导致局部电化学腐蚀的因素。图9.26是304不锈钢（多晶）与非晶态Fe70
 Cr10
 P13
 C7
 合金在30℃的HCl溶液中腐蚀速度的比较。可见，304不锈钢的腐蚀速度明显高于非晶态合金，且随HCl浓度的提高而进一步增大，而非晶合金即使在强酸中也是抗蚀的。



图9.26　多晶304不锈钢和Fe70
 Cr10
 P13
 C7
 非晶态合金在30℃的HCl溶液中的腐蚀速度

9.3.4　高分子的玻璃化转变

在早期的研究文献中常把高分子玻璃化转变看作二级相变，Tg
 常被称为二级转变点。这是因为二级相变可定义为在转变温度时两相的化学位的一阶偏导数相等而二阶偏导数不相等（见9.4.1节），故转变时定压热容Cp
 、膨胀系数α和压缩系数k发生不连续变化。在高分子玻璃化转变时，其Cp
 ，α和k恰好都发生不连续变化，故被认作二级相变。实验观察到，玻璃化转变温度强烈地依赖加热冷却速度和测量的方法，是一个松弛过程而不是热力学平衡条件下的二级相变（后者的转变温度仅取决于热力学平衡条件），故玻璃化转变不是热力学相变，而是非平衡条件下的状态转变。

非晶态（无定形）高分子可以按其力学性质区分为玻璃态、高弹态和黏流态三种状态。从图9.27可见，高弹态的高分子材料随着温度的降低会发生由高弹态向玻璃态的转变，这个转变称为玻璃化转变。它的转变温度称为玻璃化温度Tg
 。如果高弹态材料温度升高，则高分子将发生由高弹态向黏流态的转变，其转变温度称为黏流温度Tf
 。


图9.27　无定形聚合物的温度形变曲线示意图



当玻璃态高分子在Tg
 温度发生转变时，其模量降落达3个数量级，使材料从坚硬的固体突然变成柔软的弹性体（见图9.28），完全改变了材料的使用性能。高分子的其他很多物理性能，如体积（比体积）、热力学性质（比热容、焓）和电磁性质（介电常数和介电损耗、核磁共振吸收谱线宽度等）均有明显的变化。


图9.28　非晶高分子的模量-温度曲线



作为塑料使用的高分子，当温度升高到玻璃化转变温度以上时，便失去了塑料的性能，变成了橡胶。平时我们所说的塑料和橡胶是按它们的Tg
 是在室温以上还是在室温以下而言的。Tg
 在室温以下的是橡胶，Tg
 在室温以上的是塑料。因此从工艺的角度来看，Tg
 是非晶态热塑性塑料使用的上限温度，是橡胶使用的下限温度。Tg
 是高分子的特征温度之一，可以作为表征高分子的指标。

图9.29是非晶态（1）、部分结晶（2）和晶态高分子（3）材料的比体积与温度之间的关系曲线。习惯上把它们直线的交点作为Tg
 。从图9.29可见，由曲线1可获得Tg
 ；由曲线2既得到Tg
 又得到了Tm
 ；而从曲线3仅能得到Tm
 ，故晶态高分子使用的上限温度是Tm
 （熔融温度）。图9.30是聚乙酸乙烯酯的比体积-温度曲线，试验结果显示，Tg
 具有速率依赖性，快速冷却得到的Tg
 比缓慢冷却得到的Tg
 来得高。这表明玻璃化转变是一种松弛过程。为了说明这一点，有人做了聚乙酸乙烯酯的比体积-时间等温线，如图9.31所示。可见，当温度较低时，需要很长的时间才能达到平衡比体积v（∞）。一般来说，测定Tg
 时所采用的冷却速率所提供的观察时间很短，而冷却至Tg
 时，高分子达到平衡比体积所需的时间极长，可以认为是无限大。因此，在Tg
 测得的比体积是一非平衡值。


	
	



	图9.29　比体积-温度曲线

1-完全无定形高分子　2-半结晶高分子　3-结晶高分子
	图9.30　聚乙酸乙烯酯的比体积-温度曲线





图9.31　聚乙酸乙烯酯比体积-时间曲线



（从远高于Tg
 迅速淬火至所标的温度）

对于三维网状高分子，由于分子链间的交联，限制了整链运动。当交联密度较小时，两交联点之间的链长较长，在外力的作用下，它仍能通过单键内旋转改变其构象，所以这类高分子仍能出现明显的玻璃化转变，呈玻璃态和高弹态两种力学状态。随着交联密度的增加，两交联点之间的链长缩短，链段运动越来越困难，高弹形变也就越来越小，其玻璃化转变就不明显。例如酚醛树脂，当其固化剂六次甲基四胺的质量分数低于2%时，树脂的相对分子质量仍较小，而且是支链形的，所以可能变为黏流态；当固化剂含量等于或大于2%时，形成了三维网状高分子，黏流态消失；随着固化剂含量增加到11%，高弹态几乎消失。见图9.32。


图9.32　用六次甲基四胺固化的酚醛树脂的温度-形变曲线



（曲线上的数字表示固化剂的含量）

影响玻璃化转变温度的因素很多。因为玻璃化温度是高分子的链段从冻结到运动的一个转变温度，而链段运动是通过主链的单键内旋转来实现的，所以凡是影响高分子链柔性的因素，都会对Tg
 产生影响。如引入刚性基团或极性基团、交联和结晶这种减弱高分子链柔性或增加分子间作用力的因素都会使Tg
 升高；如加入增塑剂或溶剂、引进柔性基团等这种增加高分子链柔性的因素都将使Tg
 降低。

其实，上述的玻璃化温度只不过是测定玻璃化转变的一个指标，如果温度保持不变，而改变其他因素，我们也能观察到玻璃化转变现象，即玻璃化转变的多维性。例如，在等温条件下观察高分子的比体积随压力的变化，可得到玻璃化转变压力；在温度保持不变的条件下改变电场频率，也能观察到高分子的玻璃化转变现象，即高分子的玻璃化转变频率；在一定的温度下，从比体积对相对分子质量曲线上可以得到玻璃化转变相对分子质量；此外，还有玻璃化转变增塑剂浓度、玻璃化转变共聚物组成等。虽然上述这些因素都能反映出玻璃化转变现象，但用改变温度来观察玻璃化转变现象最为方便，又具有实际意义。所以，玻璃化温度仍然是指示玻璃化转变最重要的指标。

9.4　固态相变形成的亚稳相

9.4.1　概述

从相图分析可知，许多材料体系中存在着固态相变，如同素异构转变、共析转变、包析转变、固溶体脱溶分解、合金有序化转变等。

固态相变的类型虽然很多，但从热力学角度可分为一级相变和二级相变两大类。一级相变是指相变时新相α与旧相β的化学势相等，而化学势的一次偏导不相等，即：



因，表明一级相变时伴有熵变和体积改变。

二级相变指相变时新、旧相的化学势相等，其一次偏导亦相等，但二次偏导不等，即：



故二级相变时，熵和体积不变，但比定压热容、压缩系数、膨胀系数改变。

材料的固态相变多属一级相变，而有些固溶体的有序无序相变则为二级相变，铁磁性合金的磁性转变亦为二级相变。

除了从热力学对固态相变分类之外，人们在研究固态中亚稳相变时更关注其转变过程中原子迁移状况，按此分之为扩散型和非扩散型相变两类。

固态相变时，新相与母相的化学成分和晶体结构（或两者之一）发生改变，故转变过程通常需藉原子扩散进行重构。新相通过母相中原子扩散而形核、生长，扩散条件决定着转变速率和形成的产物。扩散型相变是固态相变的通常形式，而非扩散相变则是在特定的非平衡条件下通过特殊的方式进行的，如马氏体相变是藉母相晶格中原子群体作有规则的协同位移（或称切变式位移）构成新相晶格，其位移量很小，仅为几分之一的原子间距，故不存在原子扩散过程，新、旧相的成分也不改变。

固态相变多数为形核和生长方式进行，由于过程发生于固态中，其形核、生长时不仅在新、旧相之间因构成界面而有界面能，还需克服因新、旧相之间的比体积差而产生的应变能，因此相变需要更大的驱动力，往往在低于平衡相变温度的过冷条件下进行，其形核通常优先发生于母相的晶体缺陷如晶界、位错、层错、空位等处，呈不均匀形核。此外，也有个别不需形核而构成新相的事例，如后面9.4.2节中介绍的调幅分解，此时，具有特定成分范围内的固溶体能够自发分解形成不同成分的、均匀分布的两相微区。

固态相变往往处于非平衡状态，通过非平衡转变形成亚稳相，且因形成时条件不同，可能出现不同的过渡相。这种亚稳状态不仅使材料的组织结构发生变化，对材料的性能也发生很大的改变，甚至出现特殊的性能。恰当地利用这些亚稳转变，可以进一步发挥材料的潜力，满足不同的使用要求。

固态相变形成的亚稳相有多种类型，这里仅介绍固溶体脱溶分解产物、马氏体和贝氏体。

9.4.2　固溶体脱溶分解产物

当固溶体因温度变化等原因而呈过饱和状态时，将自发地发生分解过程，其所含的过饱和溶质原子通过扩散而形成新相析出，此过程称为脱溶。新相的脱溶通常以形核和生长方式进行，由于固态中原子扩散速率低，尤其在温度较低时更为困难，故脱溶过程难以达到平衡，脱溶产物往往以亚稳态的过渡相存在。


1. 脱溶转变


相图中具有溶解度变化的体系，从单相区冷却经过溶解度饱和线进入两相区时（如图9.33所示的例子），就要发生脱溶分解。在温度较高时可发生平衡脱溶，析出平衡的第二相；如温度较低，则可能先形成亚稳的过渡相；如快速冷却至室温或低温（称为淬火或称固溶处理），还可能保持原先的过饱和固溶体而不分解，但这种亚稳态很不稳定，在一定条件下会发生脱溶析出过程（称为沉淀或时效），生成亚稳的过渡相。


图9.33　相图中脱溶转变举例



二元系在发生脱溶温度下的自由能-成分曲线如图9.34所示，新相脱溶使体系自由能下降，故脱溶分解是自发过程。但由7.3.4节可知，固溶体α相分解前后的自由能差ΔG=，故成分在as1
 和s2
 b范围，因，成分起伏的ΔG＞0，使自发分解难以进行，脱溶时新相的形成是通过形核和长大方式，形核需要克服能垒，藉能量起伏及浓度起伏进行。而在图9.34（b）中成分为s1
 s2
 之间即自由能曲线的二阶导数的两个拐点之间的合金，因ΔG＜0，则不需形核而自发分解，发生后面将述的调幅分解过程。


图9.34　脱溶相图及自由能-成分曲线




a.
 形核-长大方式脱溶
 　脱溶过程的动力学决定于新相的形核率和长大速率。设在dt时间内在体积V中形成晶核数为：

，

式中，为新相形核率，是单位时间形核数目与未转变体积之比。对一个球形晶核，其转变体积为，其中，R为新相半径。

设新相晶核在彼此接触前的长大线速率G为恒值，在某一温度经τ时间孕育后，

R=G（t-τ）。

故转变体积

，

转变体积分数



设G和均为常数，τ甚小可忽略，把（9.1）式积分后，得



但以上计算未考虑到已转变的体积，把已转变体积中的晶核数也计算在内，这与实际不符。设所有晶核的体积相同，则实际晶核数nr
 与按上式的晶核数n之比

，

微分后，得



设在dt时间内单位体积中形成的晶核数为dp，则



式中，Vn
 为未转变的体积。

如dp与基体位置无关，即为随机形核，则



于是得出前已介绍过的Johnson-Mehl方程式，它适用于具有随机形核、形核率和长大线速率为恒值且τ很小的相变过程。如不是恒值，则以Avrami的经验方程式来近似地表达：

Xr
 =1-exp（-ktn
 ），　　　　（9.7）

式中，k，n为有关系数。

脱溶方式可分为连续脱溶（连续沉淀）和不连续脱溶（不连续沉淀）两类。连续脱溶又分为均匀脱溶和不均匀脱溶（或称局部脱溶）。

（1）连续脱溶。连续脱溶时，新相晶核在母相中各处同时发生、随机形成，母相（基体）的浓度随之连续变化，但母相晶粒外形及位向均不改变。脱溶相（沉淀相）均匀分布于基体时称为均匀脱溶；如脱溶相优先析出于局部地区如晶界、孪晶界、滑移带等处，则为不均匀脱溶。

当脱溶新相与基体（母相）的结构和点阵常数都很相近，即错配度甚小时，其形核和生长在界面处与基体保持共格关系，新相与基体间界面上原子同属两相晶格共有，形成连续过渡，这种共格界面的界面能很低。若错配度增大，界面处的弹性应变能也增大，这时界面将包含一些位错来调节错配以降低应变能，形成半共格界面。如新相与基体在界面处的原子排列相差很大，错配度甚大时，则形成非共格界面，界面能高。3种界面示意图见图9.35。


图9.35　脱溶相与基体界面的关系示意图



（a）与基体完全共格　（b）部分共格　（c）非共格

相界面为共格或半共格时，两相之间存在确定的取向关系，两相在界面处以彼此匹配较好的晶面相互平行排列，以降低界面能；而非共格界面时两相之间往往不存在取向关系。

脱溶相的形状与界面处的应变能等因素有关。对于共格或半共格界面的脱溶相，其应变能主要决定于两相晶格之间的错配度，错配度越大则应变能越大。当错配度甚小时，共格脱溶相趋于形成球形粒子，以求得最小界面面积，即其界面能最小；当错配度增大时，则脱溶相以立方形状分布于基体，使错配度最小的晶面相匹配，减小应变能；而错配度更大时则呈薄片状，使错配度最小的晶面占到最大的界面来减小应变能。这里举镍基高温合金中γ′沉淀相为例，镍基合金基体为fcc结构γ相，沉淀相γ′为Ni3
 （Al，Ti）化合物，属Ll2
 型立方有序结构，γ基体与γ′析出相的点阵常数十分接近，相界面具有{100}γ
 ∥{100}γ
 ′，〈001〉γ
 ∥〈001〉γ
 ′的共格关系。根据合金成分变化，γ与γ′之间的晶格错配度有所变化，研究得出：当晶格错配度为0~0.2%时，γ′以球形颗粒均匀析出于γ基体上（见图9.36（a）），如错配度为0.5%~1.0%，则γ′呈立方形粒子均匀析出（见图9.36（b）），并推论错配度大于1.25%时γ′将呈薄片状析出。


图9.36　镍基高温合金中γ′相的形状



（a）球形γ′　（b）立方形γ′

对于非共格界面的脱溶相，虽不存在共格应变，但因母相和脱溶相两者的比体积不同，脱溶相析出时将受到周围基体的约束而产生弹性应变。脱溶相粒子形状也与应变能有关，从图9.37所示可知，片状（圆盘状）脱溶相所导致的应变能最小，其次为针状，而球状粒子的应变能最大。但究竟呈何形状还要考虑表面能因素，片状析出相的表面积大，总表面能高；而球状表面积最小，总表面能低。故表面能大者倾向于球状，表面能小者倾向于片状。由此可见，实际的析出相形状是由应变能和表面能综合作用的结果。


图9.37　新相粒子的几何形状对应变能相对值的影响



图中：a—椭圆形球体的赤道半径　c—两极之间的距离

连续脱溶也可呈不均匀分布，即呈局部脱溶。脱溶相优先析出在晶界、滑移带、位错线等晶体缺陷处，因为这些位置有利于新相形核，尤其在过冷度较小、形核率较低的情况下，晶格缺陷为形核提供了有利条件。图9.38是Ag的原子数分数为8%的Al-Ag合金中Ag2
 Al脱溶析出的分布情况，可见Ag2
 Al先在基体晶界处优先析出，呈局部脱溶，其片粗大；然后发生均匀脱溶，Ag2
 Al相以细小片状按一定取向关系，，均匀析出于基体上，形成魏氏组织特征。


图9.38　x（Ag）=8%的Al-Ag合金中Ag2
 Al脱溶相，在晶界处呈不均匀脱溶图



新相脱溶以后，以一定的大小颗粒与一定浓度的周围基体形成准态平衡，如果所处的温度低，原子扩散困难，则这样的准态平衡能保持不变；但所处温度较高或升温至较高温度时，扩散能够进行，则脱溶颗粒要发生聚集长大（粗化），以降低其总界面能。图9.39表示不同半径的β颗粒在基体α相中的饱和度，可见在一定温度下，基体对较大颗粒已达饱和，而对小颗粒则未达到饱和度，故小颗粒会发生溶解而大颗粒则进一步长大，总的β相体积分数维持不变。颗粒长大过程是藉溶质原子的扩散而进行的，扩散的驱动力来自大小颗粒周围基体的浓度差。图9.40表示其自由能-成分关系图，因大颗粒的表面原子所占的体积分数较小颗粒的低，其表面能较同样体积的小颗粒的总表面能低，故大颗粒的自由能低于小颗粒。由公切线法则得出，与小颗粒相平衡的α基体浓度高于与大颗粒保持平衡的α基体浓度，故大小颗粒造成了α基体中浓度梯度，浓度高者会向浓度低处扩散，使小颗粒溶解而大颗粒长大。


	
	



	图9.39　不同半径的β相在α基体中的饱和度曲线r∞
 ＞r1
 ＞r2
 ＞r3

	图9.40　α固溶体，粗粒β（半径r1
 ）及细粒β（半径r2
 ）的自由能-成分关系图




（2）不连续脱溶。发生不连续脱溶时，从过饱和的基体中以胞状形式同时析出包含有α与β两相的产物，其中α相是成分有所改变的基体相，而β相则是脱溶新相，两者以层片状相间地分布，通常形核于晶界并向某侧晶粒生长，转变区形成的胞状领域与未转变基体有明晰的分界面，基体成分在界面处突变且晶体取向也往往有改变。图9.41（a）为不连续脱溶示意图，图9.41（b）则是在铁镍基合金中沿原晶界向相邻晶粒生长的Fe2
 Ta（拉维斯相）胞状脱溶产物的透射电镜（TEM）显微组织。在同一合金中，可同时有连续脱溶和不连续脱溶存在，但两者的脱溶相往往不相同，例如，上述铁镍基合金中连续脱溶相为γ″相Ni3
 （Ta，Ti），呈细片状均匀分布于基体；而不连续脱溶相则为上述的Fe2
 Ta相。在这种情况下，通常先发生连续脱溶，所沉淀析出的均匀弥散相是处于亚稳状态（亚稳相），它进一步发生不连续脱溶时，胞状区的亚稳相随着稳定的不连续脱溶相的生长而重新溶入基体中，此时基体相因析出新相而贫化，故能重新固溶原先析出的亚稳相。发生不连续脱溶使体系自由能进一步下降，但其形成须克服一定的能垒，故往往先析出连续脱溶的亚稳相，在一定温度下经过一段时间后再发生不连续脱溶。实验证实，试样中的应变促进不连续脱溶过程。关于不连续脱溶机制，有人认为它有些类似于再结晶时晶界迁移过程：脱溶相首先形核于基体的晶界，其生长是通过推动晶界向一侧晶粒弓出迁移而逐步发展的，故认为胞状脱溶分解领域前沿的界面是晶界突出所致。胞状脱溶可藉晶界作快速的短程扩散而生长，而不像连续脱溶时需要依靠溶质原子的长程扩散，故不连续脱溶形核后的生长速率是较快的。


图9.41　不连续脱溶示意图



（a）不连续脱溶　（b）铁镍基合金中胞状脱溶产物的TEM像


b.
 不形核方式分解（调幅分解）
 　调幅分解是自发的脱溶过程，它不需要形核，而是通过溶质原子的上坡扩散形成结构相同而成分呈周期性波动的纳米尺度共格微畴，以连续变化的溶质富集区与贫化区彼此交替地均匀分布于整体中。图9.42（a）表示调幅分解时其浓度变化的特点（图9.42（b）表示形核-长大方式的浓度情况以作对比），在分解早期，微畴之间呈共格，不存在相界面，只有浓度梯度，随后逐步增加幅度，形成亚稳态的调幅结构，在条件充分时，最终可形成平衡成分的脱溶相。图9.43以Cu-4Ti合金为例，显示不同阶段的调幅组织的电子显微像。当合金固溶体从900℃快冷（淬火）至室温后，即出现初期的调幅分解，图9.43（a）藉其应变衬度效应显示出周期性波动，调幅波长λ≈6.5nm；图9.43（b）是经500℃时效处理200min后，λ增至约40nm，显示“织纹状”组织特征；图9.43（c）是在500℃经1000min加热后，组织进一步粗化，λ≈70nm；如果长期在500℃加热，经8000min后，脱溶粒子进一步长大，与基体只能维持半共格界面（见图9.43（d））。


图9.42　两种转变方式的成分变化情况示意图



（a）调幅分解　（b）形核生长


图9.43　Cu-4Ti合金中调幅分解的TEM像



（a）900℃淬火　（b）500℃时效200min　（c）500℃时效1000min　（d）500℃时效8000min

调幅分解的机制是溶质原子的上坡扩散，故可解扩散方程进行定量处理。在起始阶段，由于浓度起伏，在微小区域有少量成分偏离，若过饱和固溶体成分是在自由能-成分曲线的拐点之内，即，则体系自由能下降，故分解能不断地进行。这时的成分偏离微畴与基体共格，故有共格畸变能



式中，，表示与点阵常数变化有关的参数，，表示与弹性常数有关的参数。

此外，浓度梯度的存在，使化学位改变，导致了梯度能



式中，K为与梯度能有关的参数。

显然，畸变能和梯度能都对扩散有影响，J. Cahn和J. Hilliard首先把这两项因素考虑到扩散方程中，则时间-距离与成分之间变化关系的偏微分方程为：



式中，C2
 为溶质的量浓度，M为与彼此迁移率有关的项，。于是可求得解：



式中，λ为调幅波长。

由于畸变项和梯度项均为正值，故只有G″为负值且时，R（λ）为正值，偏聚畴才能长大。

由于许多晶体都是弹性各向异性，故E/（1-ν）与晶体中取向有关，且R（λ）与取向有关，调幅分解的发展也与取向有关，所形成的调幅组织也会反映出取向特征。

调幅分解不仅在一些合金系中（如Au-Pt，Au-Ni，Fe-Cr等二元系和Cu-Ni-Fe，Co-Cu-Ni，Fe-Ni-Al等三元系）发现，在陶瓷材料中也存在，例如，在Na2
 O-SiO2
 系的玻璃中，当经受很大的过冷时会由非晶态转变为调幅分解组织。


2. 脱溶过程的亚稳相


过饱和固溶体脱溶分解过程是复杂多样的，因成分、温度、应力状态及加工处理条件等因素而异，通常不直接析出平衡相，而是通过亚稳态的过渡相逐步演变过来，前述的调幅分解就是一个例子。对于形核-长大型脱溶，也往往是分成几个阶段发展的，这里以典型的Al-4.5%Cu合金为例来分析之。人们对固溶体脱溶（通常称作“时效析出”）的最早研究就是从这个合金开始的，经过长期的、多方面的分析研究，对它的认识也是最完善的。Al-Cu合金相图如图9.44所示，Al-4.5%Cu合金在室温的平衡组成相应为α固溶体和CuAl2
 金属间化合物（θ相）。若将合金加热到540℃，使θ相溶入，呈单相α固溶体，再从这温度快冷（淬水）到室温，可得到单相的过饱和α固溶体（这称为固溶处理），此时脱溶不发生，为亚稳状态。如再加热到100~200℃保温（时效处理），则过饱和α将发生脱溶分解，并随保温时间增长而形成不同类型的过渡相。早期应用X射线衍射方法进行了大量的研究，得出此合金经固溶处理后时效时，其沉淀相是按G.P.区→θ″（或称G.P.Ⅱ）→θ′→θ（即CuAl2
 ）的顺序逐步进行的（G.P.系纪念最早对此作出贡献的Guinier和Preston两位学者而命名的），而透射电子显微学的发展，使人们对此过程的结构和组织变化有了更直接的了解。图9.45（a）是时效初期（540℃淬水后，在130℃时效16h）形成G.P.区的透射电镜像，G.P.区呈圆片状，直径约8nm，厚仅0.3~0.6nm，是沿着基体{100}面分布的铜原子富集区，它们在基体中的密度高达1017
 ~1018
 /cm3
 。由于观察时试样取向是以{100}晶面平行于电子束方向的，故平行于这组{100}面的G.P.区就表现为图中所显示的暗或白色细条，而平行于另两组{100}面的G.P.则是倾斜的，其有效厚度还不足以产生可以观察到的衬度。当时效时间延长至24h，合金中形成过渡相θ″，如图9.45（b）所示。θ″相为圆盘形，直径约40nm，厚约2nm，其成分接近CuAl2
 ，为四方结构，a=b=0.404nm，与基体的晶胞尺寸一致，而c=0.78nm（与析出物薄片相垂直的方向），较两个基体晶胞2cα
 =0.808nm略小一些，故θ″虽与α基体保持共格，但产生一定的弹性畸变，图9.45（d）表示θ″与基体间的共格应变场情况，这种应变场是合金时效强化的重要因素。图9.45（b）的透射电镜像是取自样品表面平行于（100）晶面（即电子束垂直于（100）面）的情况，故平行于（010）或（001）的θ″可被观察到，呈暗色或白色细针状，而与表面平行的θ″则不可见，但图像中出现暗色斑块（如标以c者）则是由于基体中弹性应变而引起的衍射衬度变化。图9.45（c）是以160℃经5h时效后的电子显微像，此时θ″相的密度很高，共格应变场也增大并扩展成彼此相互衔接的一片，形成波涛状的背景，此时合金达到最高的硬度值。当时效温度更高或时效时间更长，合金中析出θ′相，此时θ″逐渐减小以至消失，θ′为沿{100}面析出的较大圆片，它们与基体之间已不能保持共格，藉界面位错联系，故θ′周围的应变场减弱，合金的硬度开始下降，表明已经过时效了。θ′也是四方结构，a，b点阵常数仍与α基体接近，但c≈0.58nm。平衡相θ为a=b=0.606nm，c=0.487nm，与α基体晶胞相差甚大，故与基体不共格，含有平衡相θ的Al-Cu合金已明显软化。


图9.44　Al-Cu二元相图




图9.45　Al-质量分数w（Cu）为4.5%合金在540℃下淬水后的显微组织



（a）在130℃时效16h的显微组织　（b）在130℃时效24h的显微组织　（c）在160℃时效5h后的显微组织　（d）θ″相与基体共格应变场示意图

以上是Al-Cu合金中可能出现的脱溶相及其演变顺序，但如时效温度改变或合金成分变化，脱溶过程及形成的过渡相也会发生变化。表9.5列举了一些合金系的脱溶分解情况，可见不同的合金存在着差异。


表9.5　一些合金的脱溶顺序




3. 脱溶分解对性能的影响


脱溶分解对材料的力学性能有很大的影响，其作用决定于脱溶相的形态、大小、数量和分布等因素。一般来说，均匀脱溶对性能有利，能起到明显的强化作用，称为“时效强化”或“沉淀强化”；而局部脱溶，尤其是沿着晶界析出（包括不连续脱溶导致的胞状析出），往往对性能有害，使材料塑性下降，呈现脆化，强度也因此下降。

均匀脱溶形成弥散分布的第二相微粒，其强化作用及机理已在第5章中讨论过，这里仍以Al-Cu合金为例来了解脱溶各阶段的性能变化。图9.46所示是含Cu量为2.0%~4.5%的4种Al-Cu合金经固溶处理后，在130℃时效不同时间后的硬度变化曲线。可见，含Cu量为4.0%或4.5%的合金在短时时效后即形成G.P.区，硬度不断提高，而在θ″相充分析出时达到最高硬度，继续在130℃时效则因θ′相的大量形成使硬度下降。对于含Cu量较低的合金（质量分数w（Cu）=3.0%），脱溶相数量减少，故硬度提高较缓慢，所能达到的峰值也较低。至于含Cu量降低到2%时，析出量少且很快就转为θ′相，时效硬化作用甚弱。以上情况进一步表明，在Al-Cu合金中，θ″相起主要强化作用，这不仅是因其高密度且细小弥散分布，更由于其共格弹性应变场增至最大、形成衔接的一片，对位错运动有很大的阻碍作用。


图9.46　Al-Cu合金的时效硬化曲线



以上所举是Al-Cu合金的时效强化特性，对于其他的合金系，正如表9.5所列，各有不同的脱溶规律，故其时效强化的特点也不相同，应根据各个合金的特点来确定其时效处理工艺，以获得最佳的力学性能。通过脱溶分解而产生的时效强化是合金强化的主要途径之一，许多合金特别是铝基、镁基、镍基合金，以及不锈钢等基体不具有固态多型性转变的材料，都须通过合金设计利用时效强化来满足使用要求。

脱溶分解也导致材料物理性能的变化，这变化来自时效后基体中浓度的改变、脱溶相微粒的影响和合金中应变场的作用，等等。时效初期使电子散射几率增加，故合金电阻上升；但过时效则因基体中溶质原子贫化而使电阻下降。合金的磁性也因时效而变化，由于脱溶相阻碍了磁畴壁移动，软磁材料的磁导率会因时效而下降。对硬磁材料来说，因矫顽力Hc
 、剩磁Br
 也都是组织敏感的，它们与第二相的弥散度、分布情况和晶格畸变等因素有关，矫顽力的大小决定于畴壁反向运动的难易程度，故时效使Hc
 增大；脱溶相的弥散度越大，反迁移越困难，则Hc
 越大，Br
 也越大。

调幅分解也导致材料性能的变化，所形成的精细组织使硬度、强度增高。例如，Cu-Ti合金经时效发生调幅分解后，其强度已接近于铍青铜的高强度水平。调幅分解对合金磁性的影响也是明显的，例如，铝-镍-钴永磁合金所呈现的组织是调幅分解形成的，由于在发生分解时合金已有磁性，故磁能与弹性能将联合影响脱溶组织。通过在分解时施加外磁场，使浓度波动沿着磁场方向发展而形成所需的磁性异向性（定向磁合金），使磁性能显著提高。

9.4.3　马氏体转变

马氏体转变是一类非扩散型的固态相变，其转变产物（马氏体）通常为亚稳相。马氏体名称源自钢中加热至奥氏体（γ固溶体）后快速淬火所形成的高硬度的针片状组织，为纪念冶金学家Martens而命名。马氏体转变的主要特点是无扩散过程，原子协同作小范围位移、以类似于孪生的切变方式形成亚稳态的新相（马氏体），新旧相化学成分不变并具有共格关系。目前已得知，不仅在钢中，在其他一些合金系以及纯金属和陶瓷材料中都可有马氏体转变，故其含义已被广泛应用了。表9.6列举了一些有色金属及其合金中的马氏体转变情况。


表9.6　一些有色金属及其合金中马氏体转变情况



（续表）



注：bcc—体心立方；fcc—面心立方；hcp—密排六方。


1. 马氏体转变的晶体学



a.
 组织及结构特征
 　马氏体的显微组织因合金成分不同而异，以钢中马氏体为例，随含碳量不同其形貌发生了变化：低碳钢中马氏体呈板条状，成束地分布于原奥氏体晶粒内，同一束中马氏体条大致平行分布，而束与束之间则有不同的位向（见图9.47（a））。高碳马氏体呈片状，各片之间具有不同的位向，且大小不一。大片是先形成者，小片则分布于大片之间，如图9.47（b）所示。应用透射电镜分析，可得出上述马氏体的细节情况，低碳的条状马氏体是由宽度约为零点几微米的平行板条组成的，板条内存在着密度甚高的位错亚结构（位错胞），如图9.48（a）所示。平行的马氏体条之间是小角度晶界，而不同位向的马氏体束之间以大角度晶界分界。马氏体条的长轴方向是其〈111〉M
 晶向，经测得其长轴平行于母相奥氏体的晶向〈110〉γ
 ，由此得出两者之间具有一定的位向关系：〈111〉M
 ∥〈110〉γ
 。片状马氏体内的亚结构为微孪晶，如图9.48（b）所示，马氏体片中的平行条纹全部是孪晶，其厚度为几个到几十纳米，图9.48（c）是一个大片马氏体的高倍形貌，可以看到它被一条中脊线分成M1
 及M2
 两部分，在M1
 中，平行于1和2两个方向的孪晶清晰可见，而在M2
 区域中图像较模糊，这表明两个区域有少量的位向差，当M1
 区清晰时，M2
 区的衬度就微弱不清了，经选区电子衍射分析得出，线1相当于马氏体的（112）M
 ，而线2则是，由此可知孪晶面为{112}M
 ，中脊面相当于奥氏体的（252）γ
 ，这个面称为片状马氏体的惯析面。大量的分析工作确定：含碳量为0.6%~1.4%的片状马氏体具有{225}γ
 惯析面，而含碳量高于1.4%的碳钢及Fe-Ni合金等其片状马氏体具有{259}γ
 惯析面，但它们的内部亚结构均为孪晶型。事实上，淬火钢中往往同时有条状的位错型马氏体和片状的孪晶马氏体，对碳钢来说，含碳量低于0.6%时其淬火组织以条状马氏体为主，但也会含有一些片状马氏体；含碳量在0.6%~1.0%为两类马氏体混合组织，而含碳量大于1.0%则基本上是片状马氏体。此外，在某些高合金钢（如含Mn（wMn
 ＞15%），含Cr（wCr
 为11%~19%）-Ni（wNi
 为7%~17%）等）中观察到一种薄片状的马氏体，称为ε马氏体。它们呈平行的狭长形薄片，由于薄片很薄，故电镜观察时未能显示其亚结构，经测定，其晶体结构为密排六方型。有的有色合金（如In-Tl合金，Mn-Cu合金等）中还观察到带状马氏体，呈宽大的平行带分布，其亚结构也为孪晶型。以上表明，不同合金中马氏体形貌和结构是有变化的。


图9.47　钢中马氏体形貌（光学显微镜像）



（a）质量分数w（C）为0.15%的钢　（b）质量分数w（C）为1.30%的钢


图9.48　钢中马氏体的透射电镜像



（a）质量分数w（C）为0.23%的钢　（b）质量分数w（C）为1.28%的钢　（c）质量分数w（C）为1.28%的钢，显示中脊面


b.
 马氏体转变的晶体学特点
 　在预先抛光表面观察马氏体转变时，可发现原先平整的表面因一片马氏体的形成而产生浮凸（见图9.49），如原先在抛光表面画直线PS，则PS线沿倾动面改变方向（QR段倾斜为QR′线段），但仍保持连续而不位移（中断）或扭曲。可见，平面A1
 A2
 B2
 B1
 在转变后仍保持原平面，未有扭曲，表明此为均匀的变形，而且，新相（马氏体）与母相（奥氏体）的界面平面（即惯析面，为基体和马氏体所共有的面）A1
 B1
 C1
 D1
 及A2
 B2
 C2
 D2
 的形状和尺寸均未改变，也未发生转动，表明在马氏体转变时惯析面是一个不变平面（与孪生时K1
 面一样）。具有不变惯析面和均匀变形的应变称为不变平面应变，发生这类应变时，形变区中任意点的位移是该点与不变平面之间距离的线性函数，这与孪生变形时的切变情况相似（见图9.50（a）），但马氏体转变时的不变平面应变还包含有少量垂直于惯析面方向的正应变分量，如图9.50（b）所示。


图9.49　马氏体片形成时产生的浮凸示意图




图9.50　孪生和马氏体转变时的应变特点



（a）孪生时的简单剪切应变　（b）马氏体的不变平面应变

马氏体的晶体结构因合金成分而异，对于碳钢来说，由面心立方结构的奥氏体快速冷却形成体心四方结构的马氏体，奥氏体所含碳原子过饱和地溶于马氏体中，故马氏体晶胞的轴比c/a随含碳量变化而改变（见图9.51）。早在1924年，贝恩（Bain）提出一个由面心立方晶胞转变成体心四方晶胞的模型，如图9.52所示。按此模型，当含碳量为0.8%时，体心四方晶胞沿c轴收缩~20%，a和b轴膨胀~12%，就形成w（C）=0.8%的马氏体晶胞，这样的膨胀和收缩称为贝恩畸变，它符合最小应变原则。从图9.52还可得出，马氏体转变时新、旧相之间有下列取向关系：

{111}γ
 ∥{110}M
 ，〈110〉γ
 ∥〈111〉M



图9.51　含碳量对马氏体点阵常数的影响




图9.52　贝恩畸变示意图



对于含碳量低于1.4%的碳钢，上述取向关系已被实验证实，通常称为K-S关系。但对高于1.4%含碳量或含高镍的钢，则

{111}γ
 ∥{110}M
 ，〈211〉γ
 ∥〈011〉M


称为西山关系。贝恩模型只能简单地解释两者间的晶体学关系，但按此模型却没有不变平面，故不符合马氏体转变的特点。为此，需要在贝恩畸变上加以另外的应变来构成平面不变应变，后人就此提出了马氏体转变晶体学的唯象理论，以贝恩畸变为主应变，再经旋转和引入点阵不变的切变，达到平面不变应变。这里的关键是，切变不能改变贝恩畸变所构成的马氏体晶体结构，如果切变均匀地发生，必然要破坏马氏体结构，因此切变只能通过滑移或孪生方式来实现，如图9.53（a）所示。这理论与所观察到马氏体组织是相符的，即马氏体内部亚结构由平行晶面强烈滑移导致的高密度位错或由孪生形成的大量微孪晶所组成（见图9.53（b））。


图9.53　马氏体转变情况



（a）通过滑移或孪生实现点阵守恒切变　（b）形成的内部亚结构（孪晶或滑移带）


图9.54　马氏体含碳量与硬度的关系



马氏体的结构和亚结构特点，决定了其性能不同于同样成分的平衡组织。以碳钢为例，过饱和碳原子的固溶及位错型或孪晶型亚结构使其硬度显著提高，且随含碳量的增加而不断增高，如图9.54所示。但马氏体的塑性、韧性却有不同的变化规律，低碳马氏体（板条状组织）具有良好的塑性、韧性；但含碳量提高则塑性、韧性下降，高碳的孪晶马氏体很脆，而且高碳的片状马氏体形成时，由于片和片之间的撞击而发生显微裂纹，使脆性进一步增加。根据其性能的不同，低、中碳马氏体钢可用作结构材料（中碳钢马氏体须进行“回火”处理——加热至适当温度使马氏体发生一定程度的分解，以提高韧性）；高碳马氏体组织的钢则用于要求高硬度的工具、刃具等，但也要经过适当的低温回火处理以降低脆性。


2. 马氏体转变动力学



a.
 马氏体转变温度
 　当奥氏体过冷到一定温度时，开始发生马氏体转变，此开始转变的温度用Ms
 表示。通常情况下，马氏体在瞬时即形成，马氏体转变量只与温度有关，而与时间无关，即随着温度下降马氏体不断增加，但停留在某温度保温时不再继续转变，故转变要冷却到某一低温时才能全部完成，此温度用Mf
 表示。马氏体转变温度主要决定于合金成分，以碳钢为例，含碳量对马氏体转变温度有很大影响，图9.55表示钢中含碳量对Ms
 点的影响，同时也显示即使少量合金元素Mn，Si也会影响马氏体转变温度。由于上述的马氏体转变在瞬间形成，不需要热激活过程，故称为非热马氏体。


图9.55　钢的化学成分对马氏体点的影响



1—Fe-C合金　2—碳钢（含w（Mn）为0.42%~0.62%，w（Si）为0.02%~0.25%）

但是，也发现有些合金中马氏体能在恒温下继续转变，即在等温时形成，称为等温马氏体。等温时马氏体量的增加是藉新马氏体片不断形成的，显然，新片的形成是热激活性质的。等温马氏体的转变速率较低，且与温度有关，随着等温温度的降低先是加快，然后又减慢，形成C形转变曲线，如图9.56所示。发现有等温马氏体转变的合金有Fe-Ni-Mn合金、Fe-Ni-Cr合金、CuAu合金、CoPt合金、U-Cr合金等。



图9.56　高镍钢（w（C）为0.016%，w（Ni）为23.2%，w（Mn）为3.26%）中马氏体等温转变曲线


b.
 马氏体形核
 　马氏体转变虽为非扩散性的，且其转变速度极快，在瞬间形成，但其过程仍然是由形核和长大所组成的，由于生长速度很大，故转变的体积增长率是由形核率所控制的。研究马氏体形核理论是一个困难问题，因为极高的转变速度使实验分析难以奏效。因此，马氏体形核理论目前尚不成熟，这里仅作简单的介绍。

一种理论是基于经典的形核理论，以Olson和Cohen为代表。由于马氏体是高温母相快速冷却时形成的亚稳相，其形核功很大，不可能均匀形核，故提出一个以位错和层错的特殊组态的形核模型，其特点是考虑母相密排面上的层错，通过存在的不全位错而实现位移（切变），形成体心立方点阵的马氏体晶胚，这样就使马氏体形核的能垒降至最低，即马氏体不均匀形核能够进行。由于形核过程中层错面不发生转动，故母相和马氏体之间的晶体取向关系得以保证，这符合实验测定的结果。母相和马氏体间的相界面的连续性和共格关系也由界面位错（包括共格位错和错配位错）使弹性畸变能降低而能维持。上述马氏体形核理论的缺点是，不能说明惯析面{225}，{259}的形成。

另一种形核理论是Clapp等提出的软模形核理论，其观点基于：在基体晶体结构原子热振动（声子）中，那些振幅大、频率低的声波振动所产生的动力学不稳定性会大大降低形核能垒，故有利于形核。这是一种软声子模式，简称“软模”。软模理论在解决马氏体形核的能量学上有新的见解，在一些有色合金系中，发现了弹性常数在Ms
 温度附近随温度下降反而下降的现象，即点阵软化现象，故认为这种应变导致的弹性不稳定性，触发了马氏体转变的起始形核。但在Fe-C，Fe-Ni等合金中却未发现弹性常数的反常变化，故软模理论有其局限性。

总之，上述形核理论都有一定的理论和实验依据，但都有不足之处，表明马氏体形核理论还有待进一步发展和完善。


3. 热弹性马氏体



a.
 热弹性马氏体转变
 　早在1949年，库久莫夫（Kurdjmov）就发现在CuAlNi合金中马氏体随加热和冷却会发生消、长现象，即马氏体有可逆性，可在加热时直接转为母相，冷却时又转回马氏体，这称之为热弹性马氏体转变。但碳钢及一般低合金钢中马氏体在加热时却不会发生这样的逆转变，而是分解析出碳化物（回火），这是由于碳在α-Fe中扩散较快，加热易于析出之故。在一些有色合金及Fe基等合金中，确实发现了热弹性马氏体。热弹性马氏体转变行为如图9.57所示，母相冷至Ms
 温度开始发生马氏体转变，继续冷却时马氏体片会长大并有新的马氏体形核生长，到Mf
 温度转变完成；当加热时，在As
 温度开始马氏体逆转变，形成母相，随着温度上升，马氏体不断缩小直至最后消失，逆转变进程到Af
 温度完成，全部变回母相。从图示还可看到，马氏体转变点与逆转变点不一致，存在温度滞后现象。热弹性马氏体转变具有以下三个特点：① 相变驱动力小、热滞小，即As
 -Ms
 小；② 马氏体与母相的相界面能作正、逆向迁动；③ 形状应变为弹性协作性质，弹性储存能提供逆相变的驱动力。一些有色合金如Ni-Ti，In-Tl，Au-Cd，Cu-Al-Ni，Cu-Zn-Al等的马氏体转变为热弹性转变，有些铁基合金如Fe-30Mn-6Si，Fe-Ni-Co-Ti，Fe-Ni-C等只能部分地满足上述特点，属于半热弹性转变；而通常的钢及Fe-30Ni等则为非热弹性转变。


图9.57　热弹性马氏体转变



除了温度下降或上升能导致马氏体转变或逆转变之外，力学作用（应力及应变）也能对这类合金产生同样的效应。在Ms
 温度以上（不超过Md
 温度）施加应力（或有应变），也会使合金发生马氏体转变而生成马氏体，这称为应力诱发马氏体或应变诱发马氏体。应力和应变诱发马氏体转变的临界应力与温度的关系如图9.58所示。图中AB为应力诱发马氏体转变所需应力与温度的关系，在Mσ
 s
 温度（B点），诱发马氏体转变的临界应力与母相屈服强度相等，故高于Mσ
 s
 时，马氏体转变所需应力已高于母相屈服强度，母相要发生塑性应变，故为应变诱发马氏体转变，如BF线所示；当温度到Md
 点以上，马氏体转变已不能发生，称为形变马氏体点。有些应力诱发马氏体也属弹性马氏体，应力增加时马氏体增大；反之马氏体缩小，应力去除则马氏体消失，这种马氏体称为应力弹性马氏体。


图9.58　形成马氏体的临界应力与温度的关系示意图




b.
 形状记忆效应
 　人们在20世纪50年代初已发现Au-Cd合金，In-Tl合金具有形状记忆效应：将合金冷至Mf
 温度以下使其转变为马氏体，由于马氏体组织的自协同作用，物件并不会产生宏观的变形（见图9.59），但这时如果施加外力改变物件形状，然后加热至Af
 温度以上使马氏体逆转变为母相时，由于晶体学条件的限制，逆转变只能按唯一的途径，则合金工件的外形会恢复到原先的形状，其整个过程如图9.60所示。具有形状记忆效应的合金称为形状记忆合金，后来又发现诸如Ni-Ti，Cu-Al-Ni，Cu-Zn-Al，Cu-Zn-Si等具有热弹性马氏体转变的合金都有形状记忆效应，而且半热弹性转变的一些铁基合金等也可能产生形状记忆效应，从而引起人们的重视，对它们在理论上和应用上进行了大量的研究，不仅对热弹性马氏体的热力学、晶体结构变化、马氏体亚结构、马氏体界面结构、记忆机制等有了较深入地了解，还对开发形状记忆功能（从合金设计及工艺方法两方面）及实际应用等取得很大的进展。根据应用需要，形状记忆效应不能只是一次性发生（称为单程形状记忆效应），通过对合金进行一定的“训练”之后，可获得双程的形状记忆效应，物件在反复加热和冷却过程中能反复地发生形状恢复和改变，如图9.60（b）所示。目前，形状记忆合金已在多方面被应用，例如航天航空、机械、电子、生物医疗工程、化工等领域，都已取得很好的使用效果。


	
	



	图9.59　自协同马氏体单元所组成的工件不产生宏观变形
	图9.60　形状记忆效应

（a）单程　（b）双程




9.4.4　贝氏体转变

贝氏体组织原先是对钢中过冷奥氏体在中温度范围转变形成的亚稳产物而称之。贝恩（Bain）和戴文博（Davenport）在1930年测得钢中过冷奥氏体的等温转变动力学曲线，并发现在中温保温时会形成一种不同于珠光体或马氏体的组织，后人就命名其为贝氏体。贝氏体的光学组织形貌与其形成温度有关，在较高温度形成的呈羽毛状；温度低时则呈针状。于是把前者称为上贝氏体，后者称为下贝氏体。后来发现，除了钢中贝氏体组织之外，一些有色合金中也会发生贝氏体转变，形成类似的贝氏体组织。因此，研究贝氏体转变具有较普遍的意义。


1. 钢中贝氏体转变的特征



a.
 转变动力学曲线
 　将钢加热到奥氏体温度范围使之形成奥氏体，然后快速冷却到不同温度保持等温，测定过冷奥氏体在不同温度的转变开始点和转变结束点、及其转变产物类型，就可作出其转变温度-转变时间-转变产物的等温转变曲线，简称T-T-T曲线，如图9.61所示。可见，在A1
 以下较高温度范围会发生珠光体转变，随着等温温度下降，珠光体转变速度加快，所形成的珠光体越细密（称为索氏体、屈氏体）；到达最快转变（曲线鼻端）后，转变速度又减慢，即是贝氏体转变范围；当温度更低达到Ms
 点，则开始发生马氏体转变，其转变随着温度下降而增加，为变温形成。碳钢的T-T-T曲线呈C字形，故也称C曲线，但有些合金钢由于合金元素的影响使贝氏体转变速度改变，形成如图9.61（b）所示的等温转变曲线。


图9.61　碳钢（a）和某些合金钢（b）的等温转变曲线




b.
 组织结构
 　贝氏体转变使样品表面产生浮凸，在上贝氏体形成时可观察到群集的条状浮凸，而下贝氏体则是多向分布的针状浮凸。这是与金相观察所看到的上、下贝氏体组织形貌特征相一致的，图9.62为共析钢中上贝氏体组织，在光学显微镜下显示为从原先奥氏体晶界向晶内生长的羽毛状组织（见图9.62（a）），但不能辨别其细节。在电镜高倍放大下，看到它是由条状铁素体及分布于其间的不连续的细杆状碳化物所组成（见图9.62（b）），透射电镜进一步显示，上贝氏体是由平行的铁素体板条（含较高密度的位错）及分布于板条间或板条内的渗碳体所组成的，渗碳体的分布方向基本上是平行于铁素体条的生长主轴。用选区电子衍射测得铁素体与渗碳体之间的晶体学取向关系主要为：，但也有些渗碳体不按此取向关系。下贝氏体的金相组织见图9.63（a），其特征是暗黑色针叶状（白色背景是随后冷却转变的马氏体），在高倍镜下可见其中有大量白色细小析出物，对电镜复型观察可发现，这些细小析出物是与铁素体片的长轴交成55°~60°交角排列着（见图9.63（b））；透射电镜证实了这一特点，并观察到下贝氏体的铁素体片中分布着很高密度的位错缠结着的位错亚结构。下贝氏体中碳化物经测定主要为六方点阵的ε-碳化物，是一种亚稳相。当等温时间延长时，ε-碳化物就逐渐转变成稳定的渗碳体相。下贝氏体中碳化物与铁素体之间的晶体学取向关系为：。


图9.62　共析钢中上贝氏体组织



（a）光学金相，2500倍　（b）一级复型，电镜观察，15000倍　（c）薄膜样品透射电镜观察


图9.63　下贝氏体的组织特征



（a）Cr-Ni钢中下贝氏体的金相组织，1500倍　（b）一级复型，电镜观察，10000倍　（c）w（C）为0.6%碳钢中下贝氏体，薄膜样品透射电镜观察

除了上述的上、下贝氏体的典型组织之外，在某些合金钢中，在特定的冷却条件下还可形成其他形态的贝氏体，如粒状贝氏体等，这里不作介绍。


c.
 贝氏体转变的基本特征
 　钢中贝氏体转变可有以下基本特征：

（1）贝氏体转变发生于过冷奥氏体的中温转变区域，转变前有一段孕育期，孕育期长短与钢种及转变温度有关。贝氏体转变往往不能进行完全，转变温度越低则转变越不完全，未转变的奥氏体在随后冷却时形成马氏体或保留为残余奥氏体。

（2）贝氏体转变是形核和长大方式，转变过程中可存在碳原子在奥氏体中的扩散（其扩散速率对贝氏体转变速率及生成的组织形态都有影响）、铁的自扩散及晶格切变。在不同转变温度起主导作用的因素不同，故形成不同类型的贝氏体。

（3）钢中贝氏体是铁素体和碳化物组成的两相组织，随转变温度改变和化学成分不同，贝氏体的形貌也有变化。贝氏体中铁素体与母相奥氏体之间有一定的取向关系；铁素体与碳化物之间一般也存在取向关系。


图9.64　中碳结构钢（40Cr）等温淬火的力学性能




d.
 贝氏体的性能特点
 　贝氏体组织的力学性能因组织形态不同而变化。图9.64表示中碳铬钢（质量分数w（C）=0.4%，w（Cr）=1.0%）在不同温度等温转变形成贝氏体后的力学性能变化的情况，可见，随着等温温度下降，钢的强度σs
 和σb
 都逐步提高，这是由于铁素体组织更细，所含位错密度更高，且碳化物的形态、密度也在变化，由上贝氏体中呈条状分布于铁素体板条之间改变为细小弥散分布于铁素体内部，因此强化作用增大了。从图9.64中还可看到，上贝氏体的断裂塑性也低于下贝氏体，因为塑性也主要与铁素体和碳化物有关，上贝氏体条间分布着细长条状的碳化物，这种组织不均匀性使形变不均匀、条间易于开裂造成过早断裂。由于韧性是强度和塑性的综合作用结果，故上贝氏体的韧性也较下贝氏体差。但上贝氏体的性能还与钢的含碳量有关，含碳量低的钢其上贝氏体组织可有较好的塑性和韧性，其综合力学性能是良好的，且加入合金元素后上贝氏体可在连续冷却中形成，不像下贝氏体必须通过等温处理，因此低碳低合金的贝氏体结构钢近些年来得到了开发和应用，而下贝氏组织主要用于要求高硬度、强度和韧性的工、模具制造中。总之，贝氏体的应用使钢材的成分设计、工艺制订及力学性能提高等都有了进一步的发展，提供了更宽广的优化途径。


2. 贝氏体转变机制


贝氏体转变机制至今仍是一个有争议的问题。较早提出的是类似于马氏体转变的切变机制，即转变是通过铁晶格发生切变和随后碳原子的扩散而实现的。这理论的主要依据是，贝氏体相变显示出相似于马氏体相变的一些特征，如：相变形成了表面浮凸；贝氏体与母相的晶体学关系也与马氏体相似，上贝氏体的惯析面为{111}γ
 ，与低碳马氏体相同，下贝氏体则与高碳马氏体同为{225}γ
 。随后，有人指出贝氏体相变所呈现的表面浮凸呈向两侧倾斜的“帐篷型”，而非马氏体所致的单侧面倾斜，故不是“不变平面应变”所致，而且有些合金中贝氏体惯析面和位向关系不同于马氏体情况；对相界面结构进行高分辨电镜分析也显示出贝氏体与奥氏体之间的界面结构不同于马氏体与奥氏体的界面结构，故从实验观察和热力学分析等方面否定贝氏体转变为切变机制，并提出了扩散型转变机制，认为贝氏体中铁素体是在奥氏体内通过扩散形核而生长。这些年来，这两种机制的理论和实验依据都不断地有新的发展，争议和分歧仍在继续，尚未得到一致的结果，这反映了贝氏体转变的复杂性，其本质还需要进一步深入揭示和认识。


a.
 贝氏体转变的形核
 　持切变型转变的学者提出，贝氏体形核是切变方式的。他们认为：在贝氏体转变前有一段孕育期，过冷奥氏体内会发生成分预转变，形成贫碳区和富碳区，在贫碳区内，由于成分贫化而使Ms
 点升高，故可以按低碳马氏体切变方式形成铁素体晶核。为了证实这个观点，有人对Cu-Zn-Al合金快冷至220℃等温60min后，测得在贫化区中Zn和Al的最大降低幅度分别达12.7%和16.4%，最大贫化区面积达1250nm2
 ，故其Ms
 温度和贫化区面积均满足这种合金的马氏体形核的临界条件，并在电镜原位动态观察中看到贫化区出现晶核。还有人用计算机模拟方法探讨Fe-C合金中贝氏体的预相变过程及临界形核条件，由于孕育期内奥氏体中碳原子会向位错等晶体缺陷处偏聚，造成位错周围形成贫碳和富碳区，模拟计算得出，Fe-w（C）为0.45%的贫碳区可降为w（C）为0.3%，Ms
 点可上升到440℃，贫碳区厚度约3.5nm，有效半径达40nm以上，如图9.65所示，因此切变形核是可能发生的。但主张扩散形核机制的学者则认为，在等温过程中不可能出现贫碳区和富碳区分解，因为这种分解属调幅分解性质，应满足调幅分解的热力学条件，但通过铁碳合金贝氏体相变热力学活度计算，得出奥氏体在贝氏体转变温度区域的自由能活度二阶偏导大于零，故调幅分解形成贫碳区和富碳区在热力学上不能发生，贝氏体是按扩散机制形核的，是过冷奥氏体发生先共析分解而析出铁素体的。



图9.65　Fe-w（C）为0.45%合金的奥氏体中，两列位错塞积群沿［111］γ
 方向于400℃等温时碳浓度的分布


b.
 贝氏体转变的生长机制
 　贝氏体呈亚结构，持切变机制观点者认为：该亚结构是切变生长的单元，但切变长大应是速度很快的，而贝氏体长大却缓慢，这是因为单元的生长会受到阻力，例如，碳在新、旧相之间的再分配、新相与旧相体积变化的应变能等，故可观察到贝氏体中铁素体是由亚单元组成的，即当生长受阻而停止时，会激发新的晶核继续生长（如图9.66所示），每一个亚单元的长大尺寸很有限，故贝氏体的生长速率决定于亚单元的形成速率。在铁素体生长过程中，碳原子要发生再分配，对于上贝氏体，随着铁素体条的生长，碳原子向奥氏体中扩散，使条间未转变的奥氏体中碳份不断增高，故碳化物最终析于板条之间。在低温转变时，下贝氏体中碳原子扩散较困难，故碳化物析于过饱和的铁素体内。


图9.66　贝氏体铁素体成长模型



（a）上贝氏体　（b）下贝氏体

扩散论者则根据先共析铁素体的台阶生长机制提出贝氏体生长的扩散型台阶生长机制，并在电镜观察中证实了贝氏体中铁素体宽面上的生长台阶的存在。贝氏体晶核形成之后，即与母相之间建立起相界面，故其生长过程就是相界面向母相迁移的过程。晶体之间的相界面可为共格、半共格和非共格型三种类型，共格界面是以无扩散切变方式迁移使新相生长，是非热过程；半共格界面含有错配位错，其迁移较难，迁移速率低；非共格界面的结构类似于大角度晶界，藉原子扩散而迁移，为热激活过程。贝氏体相界面属半共格类型，其迁移需要很大的驱动力，但这类界面上可存在一种结构台阶。界面上存在的非共格台阶是可以迁移的，故半共格界面的正向迁移就可通过台阶的横向运动而实现，形成“台阶增厚”机制。当现存台阶移过之后，半共格的平直界面就升高一个台阶高度，通过界面刃型位错的攀移，形成新的台阶，使生长过程不断进行，如图9.67所示。电镜观察已证实，贝氏体中铁素体宽面上生长台阶的存在，台阶高度可从几个纳米到微米尺度。研究还发现，在台阶的阶面上存在次级台阶或扭折，故可通过次级台阶的扩散迁移来实现台阶迁移，提出了台阶长大的新模型，如图9.68所示。


图9.67　台阶生长模型




图9.68　台阶生长的另一模型



有关贝氏体转变机制的争议主要是切变型转变与扩散型转变两种方式之争，自20世纪60年代末开始延续至今，两方面在理论上和实验上都不断取得进展，但仍然未能作出定论。近年来，有人提出一些新的中间过渡型的转变机制，也有待进一步验证和发展。看来，在贝氏体转变过程中碳原子扩散有着基本一致的认识，主要矛盾在于铁原子是否扩散，扩散论者大多引用上贝氏体转变的实验结果，而切变论者则更着重于下贝氏体转变特点，故上、下贝氏体转变是否有一个统一的机制也是一个值得考虑的问题。



第10章　材料的功能特性

固体材料从性能角度大体可分成两类：结构材料和功能材料。结构材料是以其强度和韧性为主要应用指标，而功能材料是以其某一特殊功能性，如电性能、热性能、磁性能或光性能等为主要应用指标。功能材料的性能与结构材料不同，取决于原子中的电子结构和电子的运动（旋转、散射、激发和跃迁等），而结构材料的性能不涉及电子的运动，取决于原子间的键合（如金属键、离子键、共价键、氢键等）和微观结构（包括晶体结构、晶粒尺寸、组织形态、位错亚结构和第二相特性等）。因此，本章将对材料功能特性的物理基础进行复习，注重论述功能材料的电、热、磁和光行为的表述、起因和影响因素。

10.1　功能材料的物理基础概述

10.1.1　能带


图10.1　原子能级与能带之间的对应



能带理论是目前研究固体中电子运动的一个主要理论基础。能带理论的出发点是固体中电子不再束缚于个别的原子，而是在整个固体内运动，称为共有化电子。对于单个原子，电子处在不同的分立能级上。但当大量的原子构成晶体后，各个原子的能级因电子云的重叠而产生分立。能级分立后，其最高和最低能级之间的能量差很小，以致可近似地把电子的能量看成是连续变化的，这就形成能带。因此，对固体而言，主要涉及能带而不是每个原子中的能级。图10.1表示能级和能带的对应关系。由图可知，越低的能带越窄，越高的能带越宽，这是由于最低能带对应最内层的电子，它们的电子轨道很小，而且不同原子间很少相互重叠，由此导致能带较窄。能量较高的外层电子轨道，当原子结合在一起时，由于它们首先受到扰动，因而在不同的原子间有较多的重叠，形成较宽的能带。在忽略不同原子态之间的相互作用时，原子能级与能带之间有简单的对应关系，这时相应的能带可以称为ns带，np带，nd带等，其中n是主量子数，s，p，d，……是对应轨道角动量量子数的亚层电子能级。在这些能带之间存在一些电子不具有的能量区域，称为禁带（或带隙）。量子力学理论表明，由N个原子组成的固体，每个能带含有N个分裂的能级，而每个能级可以容纳具有相反自旋方向的两个电子。例如，2s能带含有N个分裂的能级和可容纳2N个电子；而3个2p能带中含有3N个能级和可容纳6N个电子。当然也可能存在部分填充的能带，例如，每个铜原子有一个4s电子，但是，对于由N个原子构成的固体，4s能带含有N个4s能级和可以容纳2N电子，实际只有N个电子，因此在4s能带内仅仅一半电子位置被填充。

10.1.2　费米能

与经典电子论不同，密度比一般气体分子高104
 倍的自由电子服从费米-狄拉克（Fermi-Dirac）分布，即在热平衡情况下自由电子处于能量状态E的几率



式中，f为费米-狄拉克分布函数，EF
 为T温度下的费米能，即体积不变时系统增加一个电子的自由能的增量，k为玻耳兹曼常数。


图10.2　费米-狄拉克分布曲线



0K时f随E的变化如图10.2中的实线所示。由图可知，若E＜EF
 ，则f=1；若E＞EF
 ，则f=0。在0K时，凡能量小于费米能的所有能态，全部为电子所占据（f=1）。按能量最低原理，电子由最低能量开始逐一填满EF
 以下的各个能级，而费米能则是0K下自由电子的最高能级。对于E大于EF
 的各个能态均不出现电子（f=0），为空能态（或简称空态）。当T＞0K时，若E=EF
 ，则f=1/2；若E＜EF
 ，则1/2＜f＜1；若E＞EF
 ，则0＜f＜1/2，如图10.2中的虚线所示。f变化剧烈的部分通常在EF
 附近很小的能量区间（约为0.1eV），即分布曲线由f=1（E＜EF
 ）快速过渡到f=0（E＞EF
 ）。换言之，在T＞0K时，EF
 以下的能级基本被电子填满，EF
 以上的能级基本是空的，对于一个未被填满的能级而言，可推测它必定在EF
 附近。分布函数也表明，由于温度的升高，有少量能态与费米能接近的电子可以吸收热能而跃迁到能量较高的能态，此时高于费米能的原有空能级也有一部分被电子占据。通过吸收热能而能激发到高能态的电子是有限的，因为能量比费米能低很多的电子不可能通过吸收热能而被激发。

10.2　电性能

10.2.1　电性能的表述

所谓材料的电性能就是它们对外电场的响应。先从电导的表象描述开始，然后论述电导的机制和材料的电子能带结构如何影响它的电导能力。这些原理扩展到金属、半导体和绝缘体，注重半导体的特征，也涉及绝缘材料的介电性质。

固体材料最重要的电性能之一是容易传送电流。欧姆定理把电流与外加电压相联系：

V=IR，　　　　（10.2）

式中，R是电流通过材料的阻力；V，I，R的单位分别是伏特（V），安培（A）和欧姆（Ω）。电阻受样品形状的影响，而对于大多数材料而言，它独立于电流。电阻率ρ与样品几何形状无关，但通过下式与电阻相关：



式中，l是电压测量两端间的距离，A是垂直于电流方向的横截面面积，ρ的单位是欧·米（Ω·m）。从欧姆定理和上式可得：



有时用电导率来描述材料的电性能，它与电阻率成反比，即



电导率表示一种材料传导电流的能力。σ的单位是欧·米的倒数（Ω·m）-1
 。因此用电阻率和电导率两者来讨论电性能是等同的。

除（10.2）式外，欧姆定理也可表示为：

J=σζ，　　　　（10.6）

式中，J是电流密度，即样品单位面积的电流（I/A），ζ是电场强度或两点间的电压除以距离，即



两种欧姆定理表达的等价性很容易被证明。

固体材料呈现令人惊讶的电导率变化范围，最高可超过27个数量级。固体材料的一种分类方法就是根据它们的导电难易程度分为三类：导体，半导体和绝缘体。金属是良导体，具有典型的电导率为107
 数量级（Ω·m）-1
 。在另一端是极低的电导率，范围为10-10
 ~10-20
 （Ω·m）-1
 ，这种材料称为电的绝缘体。具有中等电导率的材料称为半导体，电导率的范围为10-6
 ~104
 （Ω·m）-1
 。

电流起因于电荷粒子的运动，它是对外电场作用力的响应。正的电荷粒子沿电场方向加速运动，负的电荷则沿相反方向加速运动，在极大多数材料中，电流是由电子的流动所引起的，这称为电子传导。除此以外，对于离子材料，离子的净运动可能产生电流，这种情况称为离子传导。本节只讨论电子传导。

10.2.2　基于能带理论的传导

仅当具有能量大于费米能的电子可以被电场所作用，这些参加导电过程的电子称为自由电子，这种情况发生在金属中。在半导体和绝缘体中发现了另一种电荷电子缺位，称为空穴，空穴具有小于费米能的能量，也参加电子的传导。因此，电导率是自由电子和空穴数目的函数。而且，导体和非导体（半导体，绝缘体）的区别就在于自由电子和空穴的数目。

在金属中要成为自由的电子，它必须被激发到高于EF
 的能态。对于具有任何一种能带结构的金属，如图10.3所示，在EF
 最高填充态附近存在空态。因此，只需极小能量就可激发电子进入低位空态，由电场提供的能量，通常足够激发大量电子跃迁入低位空态进行电传导。


图10.3　固体在0K时可能存在的电子能带结构



（a）金属（如铜）的电子能带结构　（b）满价带与空导带重叠的金属（如镁）电子能带结构　（c）满价带与空导带被带隙（＞2eV）分隔的绝缘体电子能带结构　（d）满价带与空导带被带隙（＜2eV）分隔的半导体电子能带结构

对于绝缘体和半导体，不存在临近满价带顶部的空态。因此，要成为自由电子，必须被激发并越过带隙（band gap），或称能隙，而进入导带低部的空态。这种事件发生的条件是给一个电子提供两态能差，即近似等于带隙能Eg
 。对于许多材料，该带隙是几个电子伏特宽，这意味着需要非常大的电场被用来激发一个电子越过带隙。激发能经常不是来自电场，而是来自热或光，通常是前者。由热激发而进入导带的电子数取决于能隙宽度和温度。在给定的温度下，能隙越宽，价电子能被激发进入导带的几率就越小。换言之，能隙越宽，在某温度下的电导率越低。因此，半导体和绝缘体的区分就在于能隙的宽度，对于半导体，它的能隙窄，而绝缘体的相对宽。显然，增加半导体或绝缘体的温度可使电子激发的热能增加，因此更多的电子被激发到导带，这就引起电导率的增强。

10.2.3　电子迁移率

当施加一个电场，就会产生力作用到自由电子上，因此，这些电子将沿电场的反向被加速运动，因为它们是负电荷。根据量子力学可知，在加速电子和理想晶体中的原子之间不存在相互作用。在这种环境下，只要电场存在，所有电子都应该加速，这会导致随时间的增加电流连续地增加。然而，我们知道，当电场被施加的瞬间，电流就达到一个恒定值，这表明存在某种“摩擦力”，它阻碍了外场对电子的加速。这些摩擦力来自晶体点阵中缺陷对电子的散射，包括杂质原子、空穴、间隙原子、位错，甚至原子本身的振动。每种事件均会引起电子损失动能和改变运动方向。但是，存在与电场相反方向的净电子运动，这种电荷流就是电流。

散射现象被表示为一种对电流通道的阻力，几个参数被用于描述散射的程度，它们包括漂移速度和电子迁移率。漂移速度vd
 表示外场作用力方向上的平均电子速度，它与电场ζ成正比：

vd
 =μe
 ζ，　　　　（10.8）

式中，比例常数μe
 称为电子迁移率，它的单位是平方米每伏特秒（m2
 /V·s）。

大部分材料的电导率可描述如下：

σ=n|e|μe
 ，　　　　（10.9）

式中，n是单位体积的自由（传导）电子的数目，而|e|是一个电子的电荷量的绝对值（1.6×10-19
 C）。因此，电导率是正比于自由电子数和电子迁移率的。

10.2.4　金属的电阻率

正如前述，大部分金属是良导电体，几种常用金属的室温电导率列在表10.1中。金属具有高电导率是因为大量电子可被激发到费米能上面的空态而成为自由电子，因此，在电导率（10.9）式中n有大的值。


表10.1　8种常用金属和合金的室温电导率



根据电阻率可方便地讨论金属中的电传导，其原因是电阻率与电导率成反比。由于晶体缺陷作为金属中传导电子的散射中心，增加缺陷的数目就提高了电阻率（或降低了电导率）。这些缺陷的浓度取决于温度、成分和金属的冷加工程度。事实上，实验已观察到，金属的总电阻率是热振动、杂质和塑性形变三者的加和，因为散射机制互相是独立的，这在数学上可表达如下：

ρtotal
 =ρt
 +ρi
 +ρd
 　　　　（10.10）

式中，ρt
 ，ρi
 ，ρd
 分别表示温度、杂质和形变对电阻率的贡献，上式有时被称为马西森定则（Matthiessen rule）。每个ρ变量对总电阻率的影响被显示在图10.4中。该图描述了退火态及形变态的铜和铜镍合金，它们的电阻率随温度的变化曲线，并在-100℃演示出每种电阻率贡献的叠加特征。


图10.4　铜和三种Cu-Ni合金的电阻率与温度的关系



10.2.5　本征和非本征半导体的电导率

半导体的电导率不像金属那样高，然而由于具有某些独特的电性特征而使它们具有特殊的用途。这些材料特别敏感于极少量杂质的存在。本征半导体是一种其电行为基于高纯材料中的固有电子结构的材料。当电性受杂质原子支配时，这样的半导体称为非本征半导体。

本征半导体可用图10.3（d）中所示的0K时的电子能带结构来表征，该能带结构是完全充满的阶带，并被一个相对窄的带隙（一般小于2eV）与空导带相隔离。两种基本的半导体是硅和锗，它们的带隙能量分别约1.1eV和0.7eV。它们位于周期表的ⅣA组，均为共价键。某些化合物半导体材料也显示本征行为。在ⅢA和ⅤA组之间的元素就形成这样一组化合物，例如，砷化镓（GaAs）和锑化铟（InSb）。ⅡB和ⅥA中元素构成的化合物也呈现半导体行为，它们包括硫化镉（CdS）和碲化锌（ZnTe）。由于形成这些化合物的两种元素在周期表中的相对位置被分得更远，因此原子键合变得更显离子性和带隙能量的增加，即材料变得更显绝缘性。表10.2列出了某些化合物半导体的带隙能量。


class="kindle-cn-picture-txt-withfewcharactors1">表10.2　半导体材料在室温时的带隙能量、电子迁移率、空穴迁移率和本征电导率



在半导体中，每个被激发到导带中的电子均会在共价带的键中逃逸一个电子而留下一个空缺的位置，即在能带框架下，价带中出现一个空缺电子态，如图10.5（b）所示。在电场的影响下，晶体中逃逸电子的位置（空穴）可以认为是运动的，是通过其他价电子不断地填充不完整键来实现的（图10.5（c））。一个空穴被认为具有与一个电子不同的电荷，即为正的符号（+1.6×10-19
 C）。因此，在电场下激发的电子和空穴以相反的方向运动，而且在半导体中均被缺陷所散射。


图10.5　在本征Si中电导的电子键合模型



（a）激发前　（b），（c）激发后的电子和空穴在外电场下的运动

由于在本征半导体中存在电荷粒子（自由电子和空穴），表示电导率的（10.9）式必须加入一项说明空穴电流的贡献来加以修正，即

σ=n|e|μe
 +p|e|μh
 ，　　　　（10.11）

式中，p是每立方米中的空穴数，而μh
 是空穴迁移率。对于本征半导体每个被激发的电子越过带隙，在其中的价带中留下一个空穴，因此，n=p，则

σ=n|e|（μe
 +μh
 ）=p|e|（μe
 +μh
 ）。　　　　（10.12）

室温本征电导率和电子、空穴的迁移率列于表10.2。

实际上商业半导体均是非本征的，即电行为是由杂质所决定的，这些杂质以极少的浓度存在，能引入额外的电子或空穴。例如，在1014
 原子中仅有一个杂质原子的浓度足以使硅在室温非本征化。

为了说明非本征半导性是如何完成的，再次考虑基本的半导体硅。一个硅原子有4个价电子，它们中的每一个都与4个相邻原子中的各一个价电子共价结合。现在假设有一个5价的杂质置换硅，它们可能来自周期表中ⅤA族列，如P，As和Sb。这些杂质原子的5个价电子只有4个可参与共价结合，因为相邻原子只有4个可能的键。剩下未参与键合的电子被弱的静电吸引在杂质原子周围，如图10.6（a）所示。这个电子的键能相对小（0.01电子伏特数量级），因此它很容易脱离杂质原子，从而成为自由电子或传导电子。


图10.6　非本征n-型半导体电子键合模型



（a）5价磷原子取代硅原子　（b）多余电子激发后成为自由电子　（c）自由电子在电场下的运动

这样一个电子的能态可从电子能带模型中得知。对于每一个弱键电子都存在单个能级，即能态，该能态恰位于导带底部下的带隙中（图10.7（a））。电子的键能对应于把电子从某杂质态激发到导带中某能态所需的能量。每个激发事件贡献出一个单电子到导带中去（这类的杂质称为施主（donor））。由于每个施主电子是从杂质能态激发出来的，因此在价带中没有对应的空穴产生。


图10.7　施主和受主



（a）n型　（b）p型

室温所获得的热能足以从施主态激发大量的电子；而且，本征传导中逃逸的电子是极少的，如图10.5（b）所示。因此，导带中的电子数目远超过价带中的空穴数，即np（逃逸的电子数），则（10.11）式中右边的第一项远大于第二项，故

σ≈n|e|μe
 ，　　　　（10.13）

这类材料就称为n-型非本征半导体，它们的导电性主要由电子浓度所决定。

若在硅和锗中加入3阶的置换杂质，如元素周期表ⅢA中的Al，B，Ga，相反的效应就会发生。在每个杂质原子周围共价键中缺少一个电子，这种空缺可看作弱束缚于杂质原子的空穴。它们可以通过相邻键中的电子转移来逃脱杂质原子的束缚（图10.8），本质上，是电子和空穴的互换位置。运动的空穴可认为处在激发态，并以类似于上述的施主电子方式参与传导过程。


图10.8　本征p型半导体电子键合模型



（a）3价电子的硼取代硅　（b）空穴在电场下的运动

产生空穴的非本征激发也可用能带模型来表示。这类激发的每个杂质原子引入一个带隙的能量，但其非常接近价带顶部的能量（图10.7（b））。空穴可以被想象为由价带中产生，其通过热把价带中的电子激发到杂质电子态。伴随这样的转变，仅产生价带中的空穴，而自由电子既不在杂质电子态产生也不在导带中产生。这类杂质称为受主（acceptor），因为它能够从价带中接受一个电子，随后留下一个空穴。因此，由这类杂质产生的位于带隙中的能态就称为受主态。

对于这类非本征传导，空穴的浓度远高于电子浓度（即pn），因为空穴既可由受主的非本征激发产生又可由本征激发产生，这种材料称为p型半导体，因为正电荷粒子主要控制着电导，而电子仅由本征激发产生。此时，电导率

σ≈p|e|μh
 。　　　　（10.14）

非本征半导体（p型和n型）先从极其高纯的材料中制备出来，通常总杂质含量在10-7
 原子个数%数量级，然后，运用各种技术有目的地加入杂质，来控制特定的施主或受主的浓度，在半导体材料中的这种合金化过程称为掺杂。

在非本征半导体中，大量的电荷携带者（电子或空穴，取决于杂质类型）可在室温由热激活产生。因此，非本征半导体具有相对高的室温电导率，这些材料的大部分被设计用于在常温下使用的电子器件。

10.2.6　绝缘体的电导率和介电性

绝缘材料的电子能带结构显示在图10.3（c）中。满价带与空导带间有一个相当大的带隙，通常其能量大于2eV。因此，在常温下只有极少电子能由热能激发而越过带隙，这意味着具有极小的导电率。事实上，所有的陶瓷材料和共价键高分子是绝缘体。表10.3列出了室温下各种陶瓷和高分子的电导率。当然，许多材料是基于它们的绝缘性而被利用的，因此，高的电阻率也是人们所希望的。随着提高温度，绝缘体的电导率也增加，这类似于半导体。


表10.3　11种非金属材料的典型室温电导率



介电材料通常是指，电阻率大于108
 Ω·m的一类在电场中以感应而非传导方式，呈现其电学性能的非金属材料。在电场的作用下介电材料呈现电偶极结构，即在分子或原子水平上存在正、负电荷的分离。由于偶极与电场的交互作用，介电材料常被用于电容器。

当电压被加载于电容器上，电容器中的一个板呈现正电荷，另一板呈现负电荷，其对应于电场从正到负的方向。电容C与储存在任一板上的电量相关，可表达为：



式中，V为加载于电容器上的电压，电容的单位是库/伏（C/V），即法拉（F）。

现在考虑一个平行板电容器，板间为真空，电容可从下面关系式计算：



式中，A为板的面积，l为板距，参数ε0
 称为真空介电常数（电容率），是一个普适常数，为8.85×10-12
 F/m。

如果介电材料插入到两板之间，则



式中，ε为介质介电常数，它远大于ε0
 ，相对介电常数εr
 等于两者之比：



εr
 大于1，其表现出在板间插入介电材料后电荷储存容量的增加。上述效应是法拉第于1873年首先研究的（图10.9）。相对介电常数表征材料的一种性质，它在电容器的设计时作为主要参数加以考虑。


图10.9　平行板电容



解释电容现象最好的方法是借助场矢量。首先，对每个偶极，存在正、负电荷的分离。电偶极动量（或极化强度）P与每个偶极的关系如下：

P=qd，　　　　（10.19）

式中，q是每个偶极电荷的大小，d是正、负电荷负分离的距离。实际上，偶极动量是一个具有从负电荷到正电荷方向的矢量。在外场的作用下，使电偶极的方向与外场一致，这种偶极方向调整的过程称为极化。

在电容器上，表面电荷密度D，即电容板上单位面积的电荷量，是正比于电场ζ的。在真空状态时，则

D0
 =ε0
 ζ，　　　　（10.20）

式中，ε0
 是正比系数。在电介质情况下具有类似的表达：

D=εζ。　　　　（10.21）

有时，D也称为介电位移。

电容的增加，或介电常数的增加可运用介电材料中极化简单模型加以解释。考虑图10.9中的电容器，真空状态，这里正电荷+Q0
 储存在板的顶部，而负电荷在板的底部。当介电材料被引入和电场被施加时，在板内的整个固体内将被极化。由于这种极化，在接近正电荷板的介电材料表面处存在负电荷净的累积-Q′，类似的方法，在接近负电荷板的介电材料表面处存在正电荷的累积+Q′，这样导致正负电荷板上电荷的增加。

在介电材料存在的情况下，电容器两板上表面电荷密度可表达为：

D=ε0
 ζ+P，　　　　（10.22）

式中，P是极化强度，即由于介电材料的存在而增加的电荷密度。从上述分析可知，

，

式中，A是每个板的面积，P的单位与D相同（C/m2
 ）。

极化也可被认为是，介电材料单位体积总偶极矩，或是由于在外场的作用下许多原子或分子偶极相互之间调整而导致介电材料中的极化电场。对许多介电材料，P正比于ζ，即

P=ε0
 （εr
 -1）ζ，　　　　（10.23）

在这种情况下，εr
 与电场大小无关。表10.4列出了几种介电参数及其单位。


表10.4　11种介电材料的介电常数和介电强度



对于大部分高分子的介电常数值是低于陶瓷的，由于陶瓷可呈现较大的偶极矩，对于高分子的介电常数εr
 值通常在2~5之间。这些材料通常用于电线、电缆、发动机、发电机等的绝缘，除此以外，也可用于某些电容器。


例
 　考虑一个平行板电容器，板的面积1in2
 （6.45×10-4
 m2
 ）和板间距为0.08in（2×10-3
 m），施加在板上的电压为10V。若把具有相对介电常数为6.0的材料置于两板之间区域内，计算：

（a）电容；

（b）储存在每个板上的电荷量；

（c）介电位移D；

（d）极化强度。


解
 　（a）ε=εr
 ε0
 =（6.0）（8.85×10-12
 ）=5.31×10-11
 F/m，



10.3　热性能

所谓热性能就是材料对热作用的响应。当固体以热的形式吸收能量，它的温度就会提高，它的尺寸也会增大。如果温度梯度存在，热能就会传到试样较冷的区域。热容、热膨胀和热导率是固体材料实际应用的至关重要的热性能。

10.3.1　热容

当固体材料被加热时呈现温度的提高，这意味着某种能量被吸收。热容是一种表示材料从外部环境吸收热的能力性质，它表示每升高1K温度所需的能量。热容以数学的形式可表达为



式中，dQ是产生dT温度变化所需的能量。如果考虑1mol的材料温度升高1K所需的热量，则称为摩尔热容，其单位是J·（mol·K）-1
 。比热容（通常用小写字母c表示）有时被使用，它表示单位质量的热容，其单位是J·（kg·K）-1
 。

根据热传递的环境条件，有两种真实的方法可以测定热容。一种是样品体积不变时的定容热容CV
 ，另一种是外部压力不变时的定压热容Cp
 ，Cp
 的值总是大于CV
 ，但是，这种差异对于室温及以下温度时的固体材料是非常小的。

在大部分的固体中，热能消耗的主要方式是通过增加原子的振动能，而且，固体材料中的原子不断地以高频低幅振动。相邻原子的振动是通过原子键耦合的，而不是独立的。这些振动以传递点阵波的方式被协调。它们可以被认为是弹性波或简谐的声波，具有短的波长和很高的频率，并以声速在晶体中传播。材料的振动热能是由一系列这些弹性波所构成的，它们具有分布和频率的范围。仅仅某种能量值是被允许的（能量是量子化的），单个量子的振动能称为声子。声子是类似于电磁辐射的量子，有时振动波本身就被称为声子。

在电子传导过程中，自由电子的热散射就是通过这些振动波产生的，这些弹性波在热传导过程中也参与了能量的传递。

对许多晶体结构较简单的固体，当它体积恒定时，振动对定容热容CV
 的贡献随温度的变化规律显示在图10.10中。在0K时，CV
 等于零，但随温度的提高快速增加。这对应于提高了点阵波的能力，从而随温度的提高增强了它的平均能量。在低温时，CV
 和热力学温度T的关系为：

CV
 =AT3
 ，

式中，A是与温度无关的常数。在德拜（Debye）温度θD
 以上，CV
 基本与温度无关，近似等于3R（R是气体常数）。因此，即使材料的总能量随温度提高而增加，但产生1K温度变化所需的能量值不变。德拜温度θD
 的值对许多材料是低于室温的，故CV
 的室温值约为25J·（mol·K）-1
 。表10.5列出了若干材料的比定压热容。


图10.10　定容热容随温度的变化




表10.5　常用材料的热性能



对于增加固体总热容还存在其他热吸收机制，如增加自由电子动能而使电子吸收能量，又如在铁磁性材料中，当它被加热至居里温度以上时，电子自旋的随机化也吸收能量。但是在大部分的情况下，它们相对于振动的贡献是小的，本质上是不重要的。

10.3.2　热膨胀

大多数固体材料是热胀冷缩的，固体材料的长度随温度变化的表达式为



或



式中，l0
 和lf
 分别表示从T0
 温度变化到Tf
 时的初始长度和最终长度。αl
 是线热膨胀系数，它表示材料加热时的膨胀性质，其单位是温度的倒数K-1
 。当然，加热或冷却反映出物体的三维尺度，即最终是体积的变化。体积随温度的变化可由下式计算：



式中，ΔV和V0
 分别是体积变化和初始体积，αV
 表示体热膨胀系数。在许多材料中，αV
 的值是各向异性的，即它取决于测量的晶体学方向。对热膨胀是各向同性的材料，αV
 约等于3αl
 。

从原子尺度看，热膨胀反映出原子间平均距离的增大。这种现象最好的题解是从势能与原子间距之间的关系着手，如图10.11（a）所示。这种关系的曲线具有势能谷的形状，其谷底对应0K时的平衡原子间距r0
 。相继加热到较高温（T1
 ，T2
 ，T3
 等），由此使振动能从E1
 到E2
 再到E3
 等。原子的平均振动振幅对应于每个温度的谷宽，因此平均原子间距可用平均位置表示，即随温度从r0
 到r1
 （对应T1
 ），再到r2
 等。


图10.11　势能与原子间距的关系



（a）非对称势能　（b）对称势能

热膨胀实际是由该势能谷曲线不对称曲率所引起的，而不是随温度的提高原子振动振幅的增加所引起的。如果势能曲线是对称的（图10.11（b）），原子的平均间距就不可能变化，因此，无热膨胀效应。

对于每类材料（金属、陶瓷和高分子），原子键能越大，势能谷就越深和谷宽度越窄。因此，与低键能的材料相比，高键能材料随同样升高的温度时的原子间距的增加将会变小，导致一个较小的αl
 。表10.5列出了若干材料的线热膨胀系数。

10.3.3　热传导

热传导是一种热从物质的高温区向低温区传递的现象，表征材料传热能力的性质称为热导率（热传导系数），它以下式来定义：



式中，q为热通量，即单位时间单位面积的热流量（面积取作为垂直于热流方向），k是热导率，而dT/dx是通过传导介质的温度梯度。q和k的单位分别是W·m-2
 和W·（m·K）-1
 。（10.27）式对稳态热流是有效的，也就是热通量在不随时间改变的环境下是有效的，上式中的“负号”表示热流的方向是从高温向低温流动。（10.27）式类似于原子扩散的菲克第一定律，k类似于扩散系数D，温度梯度对应于浓度梯度dρ/dx。

热在固体中的传递是通过点阵振动波（声子）和自由电子得以实现的，热导率伴随两个机制的任意一个，总传导率是两种机制的贡献之和，即

k=kl
 +ke
 ，　　　　（10.28）

式中，kl
 和ke
 分别表示点阵振动传导率和电子热传导率。通常是，其中的一个占主导地位，伴随声子的热能沿它们运动方向传递。kl
 的贡献来自声子在物体内温度梯度中的运动，即声子从高温区到低温区的净运动。ke
 的贡献来自自由电子在物体内温度梯度中的运动，即样品热区中的自由电子增加了动能，然后，它们迁移到较冷的区，在这过程中自由电子的动能因与声子或晶体中缺陷碰撞而传递到原子，变成振动能。ke
 对总热导率的相对贡献随自由电子浓度的增加而增加，因此可获得更多的电子参与热传导过程。

在高纯金属中，热传递的电子机制远大于声子机制的贡献，因为电子不像声子那样容易被散射，而且有更高的运动速度。无疑，金属是极好的热导体，因为金属中存在大量参与热传导的自由电子。几种常用金属的热导率列于表10.5中。金属的热导率通常值的范围是20~400W·（m·K）-1
 。

由于自由电子主导着金属中电和热传导，因此，两种传导率的关系应遵循维德曼-弗兰兹定律（Wiedemann-Franz law）：



式中，σ是电导率，T是热力学温度，L是常数。L的理论值是2.44×10-8
 （Ω·W）·K-2
 ，它与温度无关，并且当热能完全由自由电子传递时所有金属都是相同的值。表10.5列出了L的实验值，其与理论值符合得相当好。

具有杂质的合金化金属导致热导率的减小，同样的道理也适合于电导率的降低，即杂质原子，尤其在固溶体中，它们扮演着散射中心的角色，降低了电子运动的效率。

非金属陶瓷由于它们缺乏大量的自由电子而成为热绝缘体。因此，声子主要承担陶瓷中的热传导：ke
 远小于kl
 。而且，声子不像自由电子在热能传递中那样有效，其原因是声子更容易被点阵缺陷所散射。若干个陶瓷材料的热导率值列于表10.5，室温热导率值的范围约2~50W·（m·K）-1
 。由于原子结构为高度无序无规时，声子散射更强烈，因此，玻璃和其他非晶陶瓷比晶体陶瓷具有较低的热导率。

随着温度的升高，点阵振动的散射变得更为显著，因此，大部分陶瓷材料的热导率随温度的升高通常是减小的，至少在相对低的温度是这样的。而对于较高的温度，热导率又开始增加，这是由于热辐射传递的作用，即大量红外辐射热可以通过陶瓷材料传递，这种效应随温度升高而增加。

大部分高分子的热导率是在0.3W·（m·K）-1
 数量级，如表10.5所列。对于这些材料，能量传递是通过链分子的振动、迁移或旋转来完成的。热传导的大小取决于高分子的结晶度。具有高结晶度和有序结构的高分子将比同样的非晶材料具有更大的热导率，其原因是，结晶态的分子链振动可更有效地被协调。

10.3.4　热应力

热应力是因温度变化所引起的应力。由于热应力会导致材料开裂和不希望的塑性变形，因此，了解热应力的起因和特征对材料合理的使用是非常重要的。

首先考虑一根均质和各向同性的杆，它被均匀地加热或冷却，即在杆中不存在温度梯度。对于自由膨胀和收缩，杆是无应力的。但是，如果杆的轴向运动被刚性端支撑而受约束，热应力就会产生。从T0
 温度变化到Tf
 温度产生的热应力

σ=Eαl
 （T0
 -Tf
 ）=Eαl
 ΔT，　　　　（10.30）

式中，E是弹性模量，αl
 是线热膨胀系数。在加热中（Tf
 ＞T0
 ）应力是压变力（σ＜0），因为杆的膨胀受到约束。显然，如果杆在冷却过程中（Tf
 ＜T0
 ），将产生拉应力。在（10.30）式中应力在温度变化过程中均要求是弹性的压缩和伸长。

当一个固体被加热或冷却时，内部温度的不均匀分布取决于它的尺寸和形状、材料的热导率和温度变化的速度。热应力可以来自物体内的温度梯度。温度梯度的产生通常是快速的加热和冷却，在这种情况下，物体外部温度变化较内部更快，由此引起尺寸变化的差异就会约束相邻区域的自由膨胀或收缩。例如在加热时，样品外部更热，因此它比内部膨胀更大，表面就产生压应力，并与内部拉（张）应力所平衡。反之，在快速冷却时，表面产生拉应力。

对于延性金属和高分子，热诱发的应力可以被塑性变形所弱化。然而，大部分陶瓷无延性，因而热应力将会增加它们脆性断裂的可能性。脆性物体的快速冷却比快速加热更易遭受这种热冲击，因为冷却时物体表面是拉应力，此时裂纹的形成和表面裂纹的扩展更容易。

材料抗拒这种失效的能力称为热冲击抗力（themal shock resistance，TSR）。对于经历快速冷却的陶瓷体，热冲击抗力不仅取决于温度变化的大小，而且取决于材料的热学和力学性能。具有高断裂强度σf
 和高热导性，以及低的弹性模量和低的热膨胀系数的陶瓷应具有最佳的热冲击抗力。许多材料的热冲击抗力可近似表达为



热冲击可通过改变外部条件来防止，即减小冷却或加热速率以减小温度梯度而实现。（10.31）式中的热学和力学特性也会增强材料的热冲击抗力。在这些参数中，通过减小材料的热膨胀系数是提高陶瓷材料热冲击抗力的有效途径。

为了改善材料的力学强度和光学特性，去除陶瓷材料中的热应力经常是必要的，这可通过退火热处理来完成。

10.4　磁性能

最早发现的磁性是铁磁矿的强磁性。我国在公元前2500年已开始将磁铁矿应用于指南。几千年前已知道了神秘的磁性，但解释磁现象的原理和机制是相当复杂和微妙的，对磁性的理解，困惑了科学家相当长的时间。现代磁学的建立和磁性材料的发展是近100多年的事，它是与近代工业的发展相关联的。许多现代的电工、电子和计算机技术依赖磁学和磁性材料。本节将简述磁场的起因，讨论各种磁特性的表征参数，以及某些磁性材料。

10.4.1　磁性能的表象描述

运动的带电粒子产生磁力。长期来很方便地以场来考虑磁力，并用想象的磁力线来表示场源附近外力的位置和方向，例如，我们熟知用磁力线表示由一个电流环和一个磁棒产生的磁场分布。

在磁性材料中发现的磁偶极类似于前述的电偶极。磁偶极可以认作为由南北极构成的小磁棒，由此取代电偶极中的正负电荷，并且磁偶极矩可用箭头（由S极指向N极）表示。磁偶极被磁场所影响，其方式类似于电偶极被电场所影响。在磁场中，场力本身产生扭矩使偶极沿磁场偏转。

在讨论固体材料中磁矩的起源之前，我们先用几个磁场矢量来描述磁行为。外加的磁场，有时称为磁场强度，用H表示。如果磁场是由N匝线构成的螺旋线圈并通以电流所产生的，则



式中，I为电流，l为螺旋线圈的长度。H的单位是安·匝/米，或安/米（A/m）。

磁感应强度即磁通量密度，用B表示，它表示了物质在外场的作用下，在其内部产生的内场强度的大小。B的单位是特斯拉（T）。B和H均是场矢量，不仅有大小，而且有方向。磁通量密度和磁场强度关系为：

B=μH　　　　（10.33）

式中，参数μ称为磁导率，它表征一种处于磁场中特殊介质的性质，μ的单位是韦/（安·米）（Wb/（A·m））。

在真空中：

B0
 =μ0
 H，　　　　（10.34）

式中，μ0
 是真空磁导率，是一个普适常数，其值为4π×10-7
 （1.257×10-6
 ）亨/米（H/m），参数B0
 表示在真空中的磁通量密度。

几种参数可以被用来描述固体的磁性能。其中之一就是一种材料的磁导率与真空磁导率之比：



式中，μr
 称为相对磁导率，其量纲为一。相对磁导率表征一种材料在外场H作用下能被磁化难易程度的度量。

另一个是场量M，称为固体的磁化强度，其被定义为：

B=μ0
 H+μ0
 M，　　　　（10.36）

在外磁场存在的情况下，在材料内部的磁矩倾向于沿外场调整其方向，从而增强磁通量密度，（10.36）式中的μ0
 M项就是这种贡献的度量。

M的大小是正比于外场的，即

M=χm
 H，　　　　（10.37）

式中，χm
 称为磁化率，其量纲也是一。磁化率和相对磁导率之间的关系是：

χm
 =μr
 -1，　　　　（10.38）

上述的磁场参数与介电相类似。B和H分别类似于介电位移D和电场ζ，而磁导率μ对应于电导率ε，磁化强度M对应于极化强度P。

磁学单位很容易混淆，因为它们在实际使用中有两种单位制。一种是国际单位制（SI）制，另一种是厘米·克·秒（cgs）制。两种单位制的转换见表10.6。


表10.6　国际单位制和厘米·克·秒制中的磁学单位和转换因子



10.4.2　磁矩的起源

材料的宏观磁性能来自原子磁矩，而原子磁矩起因于三个来源，一个是关于电子绕原子核运动的电子轨道运动磁矩，磁矩方向为旋转轴方向；另一个磁矩来自电子的自旋，即每个电子都被认为绕自身轴自旋，磁矩的方向沿自旋轴，自旋磁矩只可能朝“上”或朝“下”两个方向；第三个磁矩来自质子和中子在原子核内的运动所产生的原子核磁矩，它比前两者约小2000倍，对于宏观磁性而言，可以忽略。在一个原子中的每个电子可以被认为是一个小磁铁，具有永恒轨道和自旋磁矩。最基本的磁矩是玻尔磁矩μB
 ，它的值为9.27×10-24
 A·m2
 。对于在原子中的每个电子，自旋磁矩是±μB
 （朝上为正，朝下为负），而轨道磁矩的贡献等于ml
 μB
 ，ml
 是电子的磁量子数。

在每单个原子中，某些电子对的轨道磁矩互相抵消，这也适用于自旋磁矩。例如，自旋向上的磁矩就能与向下的相互抵消。那么，对于一个原子的净磁矩就是每个电子的磁矩加和，包括轨道磁矩和自旋磁矩的贡献，由此说明了磁矩的抵消。对于一个具有完全填满电子壳层或亚壳层，当所有电子均被考虑时，存在轨道磁矩和自旋磁矩的完全抵消。因此，由这类原子构成的材料不可能被永久性磁化，它们包括惰性气体（He，Ne，Ar等），以及某些离子材料。所有材料的磁性特征取决于电子和原子磁偶极对外磁场作用的响应。

10.4.3　磁性的分类

反（抗）磁性（diamagnetism）的磁性极弱，且是非永久性的，只有当外场存在时这种形式才能持续。它包括在外磁场下电子轨道运动的变化，由此诱发的磁矩量是极其小的，磁矩的方向与外磁场方向相反。因此，相对磁导率μr
 是小于1的，而磁化率是负的，即在反磁化固体内的B值是小于真空时的。对于反磁性材料的体积磁化率是-10-5
 数量级。当反磁性材料置于强电磁铁的两极之间，它将被吸引到磁场弱的区域。

图10.12（a）示出在无或有外磁场下反磁性材料的原子磁偶极组态。图中箭头表示原子偶极磁矩。对于呈现反磁性材料，B与外场H的关系示于图10.13中。表10.7给出了几种反磁性材料的磁化率。反磁性在所有材料中均存在，但因为它是如此之弱，以致只有在其他类型磁性均不存在时才能被发现。


图10.12　在无外磁场和有磁场时反磁性材料的原子偶极组态



（a）无外场，无偶极存在；有外场，诱发的偶极沿外场相反的方向调整　（b）顺磁材料在无、有外场时的原子偶极组态


表10.7　反磁性和顺磁性材料的室温磁化率



对于某些固体材料，通过电子自旋和/或轨道磁矩的不完全抵消，每个原子具有永久性偶极磁矩。在不存在外磁场的情况下，这些原子磁矩的位向是任意的，以致一块材料不具有净的宏观磁性。这些原子偶极是任意旋转的，当在外场作用下它们的位向被调整，由此产生顺磁性（paramagnetism），如图10.12（b）所示。这些磁偶极间无交互作用。由于偶极沿外场方向被调整，增强了磁场，故造成相对磁导率μr
 稍大于1，磁化率是正的，对于顺磁材料的磁化率约为10-5
 ~10-2
 （见表10.7）。B与H关系曲线图也显示于图10.13中。


图10.13　反磁性、顺磁性和铁磁性的磁通量密度和磁场强度的关系



反磁性和顺磁性材料均被认为是非磁性材料，因为它们只有在外磁场作用下才呈现磁性。而且，在两者内部的磁通量密度B几乎与在真空中相同。

某些金属材料在无外场下具有永久性的磁矩，表现出很大的永久性磁化，这就是铁磁性（ferromagnetism）特征。过渡族金属，例如，铁（BCCα-Fe），钴（Co），镍（Ni）和某些稀土金属如钆（Gd）就属于铁磁性材料。铁磁性材料的磁化率可能高达106
 。因此HM，由（10.36）式可得：

B≈μ0
 M。　　　　（10.39）

铁磁性材料的永久性磁矩来自它们未互相抵消的自旋磁矩，这种原子磁矩的特点是由它们的电子结构所决定的。铁磁性材料中也存在轨道磁矩对磁性的贡献，只是相对自旋磁矩而言，其贡献是很小的，而且，在铁磁性材料中，耦合交互作用使相邻原子的净自旋磁矩调整为相同方向，甚至可在无外场时发生。这种情况示于图10.14中。这种耦合交互作用力来自物质内部相邻原子的电子之间的静电相互交换作用，由于这种静电能对系统能量的影响，故迫使各原子的磁矩平行或反平行，这是由海森堡和弗仑克尔基于量子理论所证明的。这种自旋相互调整在晶体中相当大的体积区域内存在，该区域称为畴。


图10.14　铁磁性材料的原子偶极的互相调整



铁磁性材料可能的最大磁化强度称为饱和磁化强度MS
 ，它表示在外场的作用下，固体样品中所有的磁偶极均被互相调整为同方向时的磁化强度，此时也对应饱和磁通量密度BS
 。饱和磁化强度等于每个原子的净磁矩和原子数的乘积。对于Fe，Co，Ni，它们的玻尔磁矩分别是2.22，1.72和0.60。

在反铁磁性材料中，相邻原子或离子之间的磁矩耦合是不同于铁磁性的，耦合导致它们反平行的调整。相邻原子或离子精确地反向调整称为反铁磁性（antiferromagnetism）。氧化锰（MnO）是呈现这种行为的一种材料。MnO是具有Mn2+
 和O2-
 离子特征的陶瓷材料。O2-
 离子，由于自旋和轨道磁矩两者均完全抵消，因此，无净磁矩存在。但是Mn2+
 离子具有净磁矩，由此产生自旋磁矩。在晶体结构中排列的Mn2+
 离子，它们相邻离子的磁矩是反平行的。这种排列示于图10.15中。显然，相反的磁矩互相抵消，因此，材料总体不具有净磁矩。


图10.15　反铁磁性MnO中自旋磁矩的反平行调整



某些陶瓷也呈现永久性磁化，称为铁氧体磁性（ferrimagnetism）。铁磁性和铁氧体磁性的宏观磁性特征是相似的，它们的差异仅在于净磁矩的起因不同。铁氧体磁性的原理可用立方磁性陶瓷（cubic ferrites）说明。这些离子材料可用化学式MFe2
 O4
 表示，式中M表示几种金属元素的任意一个。磁性陶瓷的雏形是Fe3
 O4
 ，它是矿物磁铁，有时称为天然磁铁。Fe3
 O4
 的分子式可写为Fe2+
 O2-
 -（Fe3+
 ）2
 （O2-
 ）3
 ，在此式Fe离子以1∶2比例的+2和+3价态存在。八面体的Fe3+
 和四面体的Fe3+
 自旋方向相反，它们的磁矩互相抵消，而O2-
 离子在磁性上是中性的，因此，净自旋磁矩产生于八面体的Fe2+
 离子。在Fe离子之间存在反平行耦合交互作用，类似于反铁磁性特性，如图10.16所示，由不完全抵消的自旋磁矩产生了净磁矩。


图10.16　在Fe3
 O4
 中Fe2
 +和Fe3+
 离子的自旋磁矩组态



除此以外，铁磁性陶瓷还有六方铁磁性陶瓷和复杂晶体结构的石榴石。铁氧体磁性材料的饱和磁化强度并没有铁磁性材料那样高，但磁性陶瓷是不导电体，故有不同于导电磁性材料的用途。

材料的磁性特征受温度的影响。提高材料的温度将会导致原子热振动的增加而使磁性消失。原子磁矩是自由的转动，因此随温度的提高，原子热运动的增加会驱使原已被调整的磁矩方向任意化。对铁磁性、反铁磁性和铁氧化磁性材料，原子的热运动会干扰相邻原子偶极磁矩的耦合力，不管是否有外场存在，均会引起偶极错误的调整，这就导致了铁磁性和铁氧体的饱和磁化强度的降低。这种饱和磁化强度在0K为最大值，因为0K时热振动是最小的，随温度的增加，饱和磁化强度逐渐减小，然后骤急降到零，此时的温度称为居里温度TC
 。TC
 温度时，相互自旋耦合力被完全破坏，以致在TC
 温度以上，铁磁性和铁氧体材料变成顺磁性。居里温度的高低随材料而异。例如，对于Fe，Co，Ni和Fe2
 O3
 ，它们的居里温度分别是1041K，1393K，608K和858K。反铁磁性也受温度的影响。反铁磁性消失的温度称为尼尔温度TN
 。在TN
 温度以上，反铁磁性材料也变成顺磁材料。

10.4.4　畴和磁滞

任何铁磁性或铁氧体材料在TC
 温度以下时是由小体积区域构成的，在每一个区域内所有磁偶极矩都被调整为同方向，如图10.17所示。这种区域称为畴。每个畴都被磁化到饱和状态。相邻畴被畴界（或称畴壁）分隔，越过畴界，磁化方向逐渐变化，如图10.18所示。通常，畴的尺度是微观的，对于多晶样品，每颗晶粒可不止一个单畴。因此，在宏观大小的材料中存在大量的畴，所有畴可能具有不同的磁化方向。对于整个固体材料而言，磁化强度的大小是所有磁畴磁化的矢量之和，而每个畴对磁性的贡献的权重是它的体积分数。对于未磁化样品，基于权重的所有畴的磁化矢量之和为零，这是体系能量最低的状态。


	
	



	图10.17　铁磁性或铁氧体材料中的磁畴
	图10.18　越过畴界时磁偶极位向的逐步变化




对于铁磁性和铁氧体材料，磁通量密度B和磁场强度H的关系是不成正比的。如果材料最初未磁化，那么B随H的变化如图10.19所示。曲线从原点开始。当H增加时，B场开始缓慢增加，然后快速增加，最后趋于水平，此时已与H无关。

B的最大值就是饱和磁通密度BS
 ，其对应的磁化强度就是饱和磁化强度MS
 。由（10.33）式可知，磁导率μ是B-H曲线的斜率。从图10.19可发现，磁导率随磁场强度H而变化。有时，把B-H曲线在H=0处的斜率指定为材料性能，称为初始磁导率μi
 。


图10.19　未初始磁化的铁磁性或铁氧体材料B（或M）随H的变化



在外场H的作用下，畴界的运动使畴的形状和尺寸改变。在图10.19中，不同的畴结构在B-H曲线上的几处被表示出来。最初，各个畴的磁矩是任意位向，以至没有净的B（M）场存在。当外场加入后，有利位向（磁矩与外场H方向接近的）的畴将消耗不利位向畴而长大。这个过程随外场的增大而连续进行，直至宏观试样变成一个单畴。当这个畴的磁矩方向与外场方向完全一致时，就获得饱和磁化强度。从图10.20中的饱和点（S）开始，当外场以相反方向减小时，曲线并不会按原路收回，磁滞效应就产生，此时B场落后于H外场，即以较低的速率减小。在零H场（曲线的R点）时，存在残留B场（BR
 ），称为剩磁，由此表明，在无外磁场H情况下材料维持磁化。磁滞和永久性磁化可用畴壁运动加以解释。在从饱和点（如图10.20中S点）以反向磁场方向减小时，畴结构变化也是相反的。首先，出现单畴朝外磁场反向旋转，随后，具有磁矩的畴沿新外磁场方向调整位向，并吞噬原先的畴而长大。该解释的关键就是畴壁运动阻力的出现，它导致反向磁场的增加，这就说明B落后于H，即磁滞。当外磁场达到零时，仍存在具有原位向的某些畴，这就解释了剩磁BR
 的存在。

为了把样品内的B场减小到零（图10.20中C点），必须施加与原磁场大小相等、方向相反的磁场（-HC
 ），HC
 称为矫顽力。继续在相反方向施加外场，磁化饱和在相反情况下获得，它对应图10.20中S′点。此后，接着施加正向外磁场直至初始磁化饱和点（S点），至此，完成了一个对称的磁滞环，同时也产生了负的剩磁（-BR
 ）和矫顽力（+HC
 ）。


图10.20　在正反磁场下铁磁性材料的磁通量密度的变化



10.4.5　软磁和硬磁材料

对于铁磁性和铁氧体磁性材料，磁滞曲线的大小和形状具有非常重要的实用意义。一个磁带环内的面积表示在每次磁化与退磁循环中材料单位体积的磁能损失（耗），这种能量损失以在磁性样品中产生热的形式表现出来，由此使样品温度升高。

基于它们的磁滞特征，可将铁磁性和铁氧体磁性材料分为软磁和硬磁两类。软磁材料被用于承受交变磁场的装置，在这种装置中要求能量损失必须是低的。变压器芯就是人们熟知的例子。因此，在磁滞环内的面积必须是小的，它的特征是瘦窄。因此，软磁材料必须具有高的初始磁化率和低的矫顽力。具有这种特性的材料在较低的外磁场下就可以达到饱和磁化（即易磁化和易退磁），因而引起较低的磁滞能损失。

饱和磁化强度仅仅是由材料的成分所决定的。例如，在立方磁性陶瓷中，二价金属离子如Ni2+
 取代FeO-Fe2
 O3
 中的Fe2+
 ，将会改变磁化强度。然而，磁化率和矫顽力（HC
 ）也影响磁滞曲线的形状，但它们对结构而不是成分敏感。例如，当磁场改变大小或方向时，低的矫顽力对应于畴壁的容易移动。结构缺陷，如磁性材料中非磁性相粒子或孔洞，倾向于阻碍畴壁的运动，增加了矫顽力。因此，软磁材料必定不存在这类结构缺陷。

对于软磁材料须考虑的另一个性能就是电阻率。除了上述的磁滞能量损失外，能量损失可以来自随时间变化的交变磁场诱发的电流。这种电流称为涡流。通过增加电阻率可以减小软磁材料的能量损失。这种方法已通过使铁磁材料成为固溶体合金得以实现，例如Fe-Si和Fe-Ni合金。陶瓷铁磁材料通常应用于需要软磁材料的装置，因为它们本征是绝缘体，具有高的电阻率。但是，它们的应用稍微被限制，因为它们具有相对小的磁化率。

硬磁材料以永久磁体被运用，它必须具有高的抗退磁能力。基于磁滞行为，硬磁材料具有高的剩磁和高的磁滞能损。有时，以BR
 和HC
 的乘积粗略地表示材料的磁硬性。因此，BR
 与HC
 乘积越大，材料的磁性越硬。而且磁滞行为与畴壁运动的难易程度相关。通过阻碍畴壁运动，矫顽力和磁化率将被增强，以致需要大的外场来退磁。而且，这些特征与材料的显微结构相关。在磁性材料中，细小的析出相可有效地阻碍畴壁的运动。几种铁磁性和铁氧体材料磁滞回线的比较示于图10.21中。


图10.21　几种铁磁性和铁氧体材料的磁滞回线的比较



10.5　光学性能

所谓光学性能就是材料暴露在电磁辐射，尤其在可见光中的响应。本节首先讨论与电磁辐射相关的某些基本原理和概念，以及电磁辐射与固体材料可能的交互作用。然后，通过描述材料的吸收、反射和透射特性，来探索金属材料和非金属材料的光学行为。

10.5.1　电磁辐射

基于经典意义，电磁辐射被认为类似于波，是由互相重叠的电场和磁场构成的，两者均垂直于波的传播方向。光、热、无线电波和X射线都是电磁辐射的形式。每种辐射主要被波长的具体范围所表征。电磁波谱从γ射线横跨很宽的范围。波长增大的方向是γ射线（10-12
 μm）→X射线→紫外线→可见光→红外线→无线电波（105
 μm）。

可见光位于辐射光谱中非常窄的区域，它们的波长在0.4μm至0.7μm范围。可感知的颜色是由波长所决定的。例如，具有波长约为0.4μm的辐射呈现紫色，而绿色和红色分别发生在约为0.5μm和0.65μm。几种颜色的光谱范围也列在图10.22中。白光是所有颜色的简单混合。本节讨论主要涉及可见光。


图10.22　电磁波谱



所有电磁辐射以相同速度穿过真空，光速为3×108
 m/s。光速c与真空电容率ε0
 和真空磁导率μ0
 的关系为：



因此，在电、磁常数和光速之间存在相关性。而且，电磁辐射的频率ν，波长λ是光速的函数：

c=λν，　　　　（10.41）

频率单位为赫兹（Hz）。

根据微观粒子的波粒二重性，电磁辐射可认为由光子构成。光子的能量可以被量子化，并被定义为：



式中，h是普朗克常量，其值6.63×10-34
 J·s。因此，光子的能量正比于辐射的频率，反比于波长。

当涉及辐射与物质交互作用的光学现象时，从光子观点解释经常是很方便的。在其他情况下，以波观点来解释更为合适。所以两种方法在本节讨论中均涉及。

10.5.2　光与固体的交互作用

当光从一种介质进入另一种介质（如从空气进入固体物质）将有几个事件发生。某些光辐射可以通过介质，某些被吸收，而某些在两介质之间界面处被反射。入射到固体介质表面的辐射光束强度I0
 必须等于透射强度IT
 、吸收强度IA
 和反射强度IR
 之和，即

I0
 =IT
 +IA
 +IR
 ，　　　　（10.43）

上述各强度单位为瓦特/米2
 （W/m2
 ），对应于垂直传播方向的单位面积、单位时间的能量。

（10.43）式的另一种形式为

T+A+R=1，　　　　（10.44）

式中，T，A，R分别表示透射率（IT
 /I0
 ）、吸收率（IA
 /I0
 ）和反射率（IR
 /I0
 ）。

具有较小吸收、反射并能透光的材料是透明的。对于半透明材料，光在材料内部被散射而漫散透过，以致通过这种材料的样品不能清楚地看到其他物体。任何光不能透射的材料称为不透明物。

金属对可见光是完全不透明的，即所有光辐射完全被吸收或反射，另一方面，所有电绝缘材料均能被制成透明的，而且，某些半导体是透明的，另一些是不透明的。

10.5.3　原子和电子的交互作用

发生在固体材料内的光学现象涉及电磁辐射和原子、离子和/或电子之间的交互作用。这些交互作用中最重要的两种是电子极化和电子能量跃迁。

电磁波的一个组分是电场。对于可见频率范围，电场与路径上的每个原子周围的电子云相互作用，由此诱发电子极化，极化伴随电场组分方向的每次变化使得电子云相对原子核位移。这种极化的两种结果是：某些辐射能可以被吸收，且光波通过介质后其速度降低。

电磁辐射的吸收和发射涉及电子以一种能态到另一种能态的跃迁。为了讨论的缘故，首先考虑一个孤立的原子，对原子的电子能级示于图10.23中。电子通过吸收光子能量可以从占据能态E2
 激发到更高的空能态E4
 。电子所经历的能量变化ΔE取决于辐射频率：

ΔE=hν，　　　　（10.45）

式中，h是普朗克常量。在此，对几个概念的理解是重要的。第一个概念是，原子的能态是分裂的，在能级之间只有特殊的ΔE的能量存在，因此，只有那些对应于原子可能的ΔE频率电子才能通过电子跃迁被吸收。第二个重要的概念是，激发的电子不能无限长时间保持其激发态，在很短的时间后，电子要返回基态。在任何情况下，对于吸收和发射电子跃迁的能量总是守恒的。


图10.23　在孤立原子中电子吸收入射光子能量从一种能态激发到另一高能态



考虑金属的能带图（图10.3（a）和图10.3（b）），两种情况下的价带仅部分被电子填满。金属是不透明的，因为具有可见光频率范围内的入射辐射可把电子激发到高于费米能以上的未占据能态（空电子态），正如图10.3（a）所示，因此，基于（10.45）式可知，入射辐射被吸收。总吸收是在固体极薄的外层发生，通常小于0.1μm，因此，只有厚度小于0.1μm的金属薄膜才能被可见光穿透。

可见光的所有频率均能被金属吸收，因为连续存在的空电子态允许电子跃迁，如图10.24（a）所示。事实上，金属对于频谱低端的所有电磁辐射都是不透明的，从无线电波到红外线，以及可见光直至紫外线辐射的中部。金属对高频辐射（X射线和γ射线）是透明的。

大部分吸收辐射能够以同样波长的可见光形式被再发射，它以反射光的形式出现。伴随再发射的电子跃迁示于图10.24（b）中。大部分金属的反射率在0.90和0.95之间，在电子回落过程中小部分的能量以热形式损失。


图10.24　在金属材料中光子的吸收和再发射机制



（a）吸收机制　（b）再发射机制

由于金属是不透明和高反射的，可见颜色是由反射的波长分别所决定的，因此当金属暴露于白光时，明亮银色的外貌表明金属在整个可见光谱中是高反射的。换言之，对于反射光束，这些再次发射光子的频率和数目近似与入射光束相同。铝和银就是呈现这种反射行为的两种金属。铜和金分别呈现橘红色和黄色，是因为某些具有较短波长光子的能量不能作为可见光再发射。

非金属是共价键或离子键，它们对可见光可以是透明的。因此，除了反射和吸收外，折射和透射现象也须被考虑。

10.5.4　折射

进入透明材料内部的光，其速度减小，因此，在界面是弯折的，这种现象称为折射。折射率n被定义为真空中的光速c和介质中的光速ν之比，即



式中，n的大小取决于光的波长。这种效应可通过玻璃棱镜对白光的色散所演示。每种颜色的光，当它进入棱镜和离开棱镜时将以不同程度被偏离，这就导致不同颜色的分离。折射率不仅反映出光的光学路程，而且反映出在表面被反射的入射光分数。

就像（10.40）式定义真空中光速的大小那样，在介质中光速的大小被定义为：



式中，ε和μ分别是介质的电容率和磁导率。从（10.46）式可得



式中，εr
 和μr
 分别是相对介电常数和相对磁导率。某些材料只有很弱的磁性，所以，μr
 ≡1，则



因此，对于透明材料，存在折射率和介电常数的关系。正如以上所述，在可见光相对高的频率处，折射现象是与电子极化相关的。因此，介电常数的电子组分可以运用（10.49）式根据测出的折射率被计算出来。电子极化阻碍了在介质中的电子辐射，因此，原子和离子的尺寸显著影响这种效应的大小。通常，原子和离子越大，电子极化越大，电磁辐射速度越低，折射率也就越大。

对于具有立方晶体结构的陶瓷和玻璃，折射率与晶体取向无关，即是各向同性的。另一方面，非立方晶体的折射率是各向异性的，即沿着具有最高密度离子的取向，折射率是最大的。

10.5.5　反射

当光辐射从一种介质进入另一种不同折射率的介质时，某些光在两种介质之间界面处被散射，即使两种介质是透明的，也是如此。反射率R表示在界面处反射光所占入射光的分数：



式中，I0
 和IR
 分别是入射束和反射束的强度。光是一种横波，在垂直于传播方向的平面上，电矢量可以任意取向。因此，可以把它分解为两种线偏振分量，一个振动方向垂直于光的入射面，称为S分量或S波，另一个振动方向平行于入射面，称为P分量或P波。对振动垂直于入射面的偏振光，可导出反射率



式中，α和γ分别为入射角和折射角。对于振动平行于入射面的偏振光，反射率



如果入射光垂直于界面时，α=γ=0，上述两式相等，并有



式中，n1
 和n2
 是两种介质的折射率。上式表明，两种介质的折射率差别越大，反射率也越大。

当光从真空或空气进入固体（s）时，则



由于空气的折射率接近1，即n1
 ≈1，因此，固体的折射率越大，则反射率也越大。

10.5.6　吸收

非金属材料对于可见光可以是不透明的，也可以是透明的，它经常会出现颜色。从原理上讲，光辐射被这类材料吸收有三种基本机制，这些机制也影响这些非金属材料的透射特征。机制之一是电子极化。电子极化吸收机制仅对组分原子弛豫频率附近的光频率才是重要的。另两种机制涉及电子的跃迁，它取决于材料的电子能带结构。其中一个是涉及电子激发越过带隙引起吸收，另一个是电子跃迁到带隙中的缺陷能级位置上。

通过激发近满价带中的电子，使其越过带隙，进入导带中的空态，正如图10.25（a）所示，导带中的自由电子和价带中的空穴就产生了。而且，激发能ΔE是与吸收光子频率有关的（见（10.45）式）。这些伴随吸收的激发只有在光子能量大于带隙能量Eg
 时才能发生，也就是说，如果

hν＞Eg
 　　　　（10.55）

或



可见光最小波长约为0.4μm，由于c=3×108
 m/s和h=4.13×10-15
 eV·s，因此，可见光吸收对应的最大带隙能量



换言之，对于具有带隙能量大于3.1eV的非金属材料，可见光不会被吸收，如果这些材料是高纯度的，则将呈现无色透明。

另一方面，可见光最大的波长约为0.7μm，其对应的最小带隙能量



这个结果意味着，对于带隙能小于1.8eV的半导体材料，所有可见光均可通过价带到导带的电子跃迁而被吸收，因此，这些材料是不透明的。只有部分可见光谱被带隙能量在1.8~3.1eV之间的材料所吸收，这些材料才呈现颜色。


图10.25　非金属材料的光子吸收和发射机制



（a）光子吸收机制　（b）光子发射机制

每种非金属材料在某种波长下变成不透明的，这种波长取决于材料的带隙能Eg
 。例如，金刚石的带隙能是5.6eV，对于波长小于0.22μm的辐射，它是不透明的。

可见光辐射的吸收也能在具有宽带隙的介电材料中发生，其机制不同于价带—导带电子跃迁。如果杂质或其他电活性缺陷存在，在带隙中的电子能级可能被引入，例如施主和受主能级。由于来自这些带隙内能级的跃迁，特殊波长的光辐射也能被吸收，如图10.26（a）所示。


图10.26　来自杂质能级的光子吸收和发射



（a）光子吸收　（b）两个光子的发射　（c）两个光子的发射，其中一个伴随热能的释放

无疑，由电子激发吸收的电磁能量必须以某种形式释放出来。释放存在几种可能的机制。对于价带到导带的激发，这种释放可以直接通过电子和空穴的再结合来完成，反应过程为：电子+空穴→能量（ΔE）。该过程表示在图10.25（b）中。除此以外，多级（multiple-step）电子跃迁也可以发生，这涉及在带隙中的杂质能级。如图10.26（b）所示，一种可能性是两个光子的发射，一个光子的发射来自电子从导带中的某态下落到带隙中的杂质能级，另一个光子的发射来自电子从杂质能级进一步回落到价带（基态），或者，其中的一个跃迁可以发射一个光子，另一个跃迁伴随热的产生，如图10.26（c）所示。

净吸收的辐射强度取决于介质的特征及辐射在介质中的路程。透射（非吸收辐射）强度I′T
 随路程的增加连续减小。

I′T
 =I′0
 e-βx
 ，　　　　（10.57）

式中I′0
 是无反射入射辐射的强度，而β是吸收系数（mm-1
 ），它具有材料的特征；而且β随入射辐射的波长而变化。x是从入射表面进入材料的距离。具有大β值的材料被认为是高吸收材料。

10.5.7　透射

透射、吸收和反射现象，以及它们的关系可以通过光通过透明固体加以研究，如图10.27所示。当入射强度为I0
 的光撞击透明样品的前表面，在样品后表面出射的透射强度

IT
 =I0
 （1-R）2
 e-βl
 ，　　　　（10.58）

式中，R是反射率，l是样品的长度。上述表达式假设在样品前后表面外的介质是相同的。


图10.27　光通过透明固体后的透射强度



因此，通过透明样品后的透射强度所占入射束强度的分数取决于吸收和反射的损失。（10.44）式表明：反射率R，吸收率A和透射率T，三者之和等于1，而且R，A，T中的每个变量取决于光的波长。图10.28演示出可见光谱的辐射通过透明绿玻璃后R，A和T三者的变化。例如，对于波长为0.4μm的光，透射、吸收和反射分数分别约为0.90，0.05和0.05，然而，对波长为0.55μm的光，它们的分数分别为0.50，0.48和0.02。


图10.28　可见光谱的辐射通过透明绿玻璃后R，A和T三者的变化



10.5.8　颜色

透明材料呈现颜色是因为光的特殊波长具有选择性的吸收。可辨颜色是由于透射波长的结合。如果对于所有可见光波，吸收是均匀的（相同的），则材料呈现无色，如高纯无机玻璃、单晶金刚石。

通常任何选择性吸收都是电子激发产生的，这种情况的吸收出现于带隙能量在可见光的光子能量范围内（1.8~3.1eV）的半导体材料。因此，能量大于Eg
 的部分可见光通过价带—导体电子跃迁而被选择吸收。当然，当激发电子回落到它原始的低能态时，某些辐射吸收被再发射。因此，颜色取决于透射束和再发射光束的频率分布。

例如，硫化镉（CdS）的带隙能约为2.4eV，因此，它吸收的光子能量范围约在2.4~3.1eV之间，这对应于可见光谱中的蓝色和紫色部分；当光具有其他波长时，其中的某些能量再发射。无吸收光是由能量为1.8~2.4eV的光子所组成的。因为透射束的波长约0.55~0.65μm，所以CdS呈现橘黄色。

在绝缘体陶瓷中，特殊杂质也能在禁止带隙引入电子能级。由于杂质原子或离子产生电子激发，能量小于带隙能的光子可以被吸收。当然，某些再发射也是可能发生的。而且，材料的颜色是透射束波长分布的函数。例如，单晶α-Al2
 O3
 是无色的。红宝石具有明亮的红色，它是由α-Al2
 O3
 加入少量的Cr2
 O3
 而形成的。在α-Al2
 O3
 晶体结构中Cr3+
 离子取代Al3+
 离子，由此在红宝石很宽的能隙中引入杂质能级。由于电子跃迁到杂质能级或从杂质能级跃迁均会导致特殊波长被优先吸收。对含有少量的Ti4+
 和Fe2+
 的α-Al2
 O3
 （蓝宝石）和红宝石，透射率随波长的变化示于图10.29中。对于蓝宝石，透射率在整个可见光谱中随波长的变化不大，几乎是常数，说明这种材料几乎是无色的。但是，强烈的吸收峰（即透射光的最小值）在红宝石中发生，一个峰在蓝紫光区（约0.4μm），另一个峰在黄绿光区（约0.6μm）。透射光与再发射光的混合使红宝石呈现深红颜色。


图10.29　光辐射通过蓝宝石和红宝石后的透射率随波长的变化



10.5.9　受激发射和光放大

在一定温度下，物质中大多数处于基态，只有少量原子处在激发态。而处于激发态的原子是不稳定的，它有向低能态跃迁并发射光子的自发倾向，这种现象称为自发发射（或自发辐射）。

当原子处在频率为ν的入射光的辐照下，如果满足hν=En
 -Em
 条件，原子就能吸收一个光子从低能态Em
 向高能态En
 跃迁，这一过程称为受激吸收。显然，如果入射光具有高密度的同态光子，原子也可能在满足nhν=En
 -Em
 条件下，接连吸收n个光子从低能态Em
 跃到高能态En
 上去，这一过程称为多光子受激吸收。

除此以外，在入射光照射下，还会诱发原来就处在高能态上的原子跃迁到低能态，并发射出频率与入射光相同的光子，这一过程称为受激发射（或受激辐射）。上述三种过程示于图10.30中。一般情况下，这三种过程是同时存在的，但在一定条件下，有可能使某一过程占优。


图10.30　自发发射、受激吸收和受激发射



值得指出的是，自发发射是一种随机发射过程。每次发射的光子频率、偏振态、相位和运动方向都不一定相同。因此，自发发射是一种无序发射。受激发射也是一种随机发射的过程，但发射出的光子频率、偏振态、相位和运动方向都与入射光子相同，因此，这是一种较为有序的发射，由受激发射所产生的光具有很好的相干性。
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第7章　二元系相图及合金的凝固

Chapter 7　Binary equilibrium phase diagrams and principles of solidification and preparation of alloys
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第8章　三元系相图

Chapter 8　Ternary phase diagrams
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第9章　材料的亚稳态

Chapter 9　Metastable state of materials
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Chapter 10 Functional characteristics of materials
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