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摘要    评述了溶质非平衡晶界偏聚理论的近  20 年来的发展, 包括非平衡偏聚的临界时间

概念和公式, 热力学关系式和恒温动力学方程. 作为这个理论体系的重要应用, 讨论了钢的

回火脆性和金属与合金的中温脆性的非平衡偏聚机理.  

关键词    
晶界偏聚 
回火脆性 
中温脆性  

  

 

1  引言 

多晶材料的晶界结构和成分, 显著地影响材料

的性能 , 特别是结构材料的力学性能, 比如晶界的

强韧性等. 关于晶界成分, 20 世纪  50 年代, 英国学者

McLean 提出了平衡偏聚理论[1]. 由于晶界区和晶内

区的结构不同, 有些溶质原子占据晶界位置比占据

晶内位置, 使体系自由能降低, 因此, 当体系处于热

平衡状态时, 这些溶质的晶界区浓度高于晶内浓度, 
这就形成了溶质的平衡晶界偏聚. 这种偏聚的浓度

随温度降低而增加. 晶界偏聚的研究一直与晶界脆

性机理的研究密切联系. 自  1877 年发现金属与合金

的中温脆性, 1883 年发现钢的回火脆性以来, 这两种

晶界脆性的发生机理一直是困扰材料学界的科学难

题. 20 世纪 60 年代, McLean的平衡偏聚理论被用于

解释这两种晶界脆性, 但并不成功[2,3]. 主要是一些

著名的回火脆性的经典试验结果和中温脆性的一些

基本性质, 不能从平衡偏聚理论得到解释.  
20 世纪 60 年代末, Aust 等人发现另一种晶界偏 

聚现象[4,5]. 固溶处理温度越高, 冷却后晶界偏聚浓

度越高. 这种偏聚浓度与固溶处理温度的依存关系, 
相反于McLean的平衡偏聚理论, 因此称为非平衡晶

界偏聚. Aust等人推测, 非平衡偏聚的发生是由于空

位在冷却过程中要消失于晶界, 空位和某些溶质原

子形成复合体向晶界扩散, 将溶质原子带到晶界区, 
形成超过平衡晶界偏聚浓度的溶质原子聚集在晶界

处, 形成非平衡偏聚. 此后国际上又报告了许多实验

结果, 证实非平衡偏聚现象的存在[6,7]. 于是, 自  20 世

纪  70 年代, 国际上有许多学者都企图建立一个非平

衡偏聚理论, 但都处于理论发展的初级阶段, 还很不

完备. 徐庭栋等人[3]于 20 世纪 80 代初开始, 在前人

已有工作的基础上, 逐步建立了一个较完备的非平

衡偏聚动力学理论体系, 并成功地解释了中温脆性

和回火脆性的发生机理. 
本文将综述上述有关晶界非平衡偏聚问题的研

究进展, 尤其是我国学者在这个领域所作出的贡献, 
从中可以看出, 我国学者的贡献形成了这个学科领

域近 30 年来研究进展的主体.  
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2  非平衡晶界偏聚的理论模型 

2.1  临界时间现象及其解析表述 

如前所述, 非平衡偏聚的发生是由于空位和某

些溶质原子形成复合体向晶界扩散, 在晶界处形成

超过平衡晶界偏聚浓度的溶质原子的聚集. 由此人

们会自然推想到, 这些超过平衡晶界浓度的溶质原

子在晶界处是不稳定的, 会从晶界返回晶内, 使晶界

浓度降低. 因此, 当Aust等人提出非平衡偏聚的空位

-溶质原子复合体扩散机制时, 人们就推测, 金属或

合金从高温冷却后在较低温度恒温, 如果有Aust等人

提出的非平衡偏聚现象存在, 就必然在低温的恒温

过程中存在一个恒温时间, 使非平衡晶界偏聚浓度

达到极大值, 超过此时间, 会由于过量溶质原子离开

晶界使晶界浓度逐渐降低, 并趋近于晶界平衡浓度, 
称此恒温时间为临界时间 [3]. 显然, 临界时间是非平

衡偏聚的核心概念, 它的存在直接决定了非平衡偏

聚现象的存在. 但是临界时间的推测, 自它被提出后

的 20 多年的时间里, 一直没有得到实验证实. 徐庭

栋等人经过 8 年的实验研究, 于 1988 年用中子活化

方法首次实验证实Fe-30%Ni合金中的B的确存在一

个恒温时间, 使  B 的晶界偏聚浓度达到极大值, 如图

1 所示 [ 8], 并证实这是非平衡偏聚的临界时间现象. 
第二年, 贺信莱等人也用相同的方法, 在含  B的碳钢

和Mn-Mo-B钢中实验证实B的这一现象的存在[9]. 值得

指出的是, 徐庭栋和贺信莱等采用的中子活化方法, 
都是用试样表面同一视场内已偏聚的晶界长度与晶

界总长度之比来表征晶界偏聚程度. 随着俄歇谱技

术的发展 ,  在徐庭栋证实钢中  B  的临界时间  

 
图 1  用中子活化方法(PTA)测量的 Fe-30%Ni(B)合金中硼

晶界偏聚随 1050℃恒温时间的变化(纵坐标是视区内发生硼 
偏聚的晶界总长L与同一视区内晶界总长度L0 之比)[8] 

11 年之后, 1999 年Gay 等人[10]用俄歇谱测量直接测量

晶界成分, 在Fe40-Al-B合金中证实了B临界时间的存

在. 
20 世纪 90 年代发现钢中最主要的杂质磷, 具有

非平衡晶界偏聚的临界时间特征, 应该是晶界偏聚

研究上的最重要的进展之一. 1978 年, 美国材料学家

Briant等人将HY130 钢在 1200℃固溶处理后在 480℃
时效不同的时间, 最长达 3000 h, 俄歇谱测量各个时

效时间对应的磷的晶界浓度, 发现随恒温时效时间

的延长, 磷的晶界浓度先增加, 在恒温  100~400 h附
近, 达到一个极大值, 然后随时效时间的继续延长而

降低[11]. 发表这些实验结果时, Briant等人不能解释

这些实验现象[11]. 20多年后, 徐庭栋等在文献[3]中重

新分析了Briant等人的这一实验结果, 通过临界时间

计算, 证实了这是磷在钢中的临界时间现象, 从而确

证了钢中主要杂质磷具有非平衡偏聚特征. 美国学

者Misra等人于 1989 年对 2.6Ni-Cr-Mo-V钢高温固溶

处理后分别在 773 K, 823 K, 853 K和 883 K长时间恒

温, 最长时间达 1000 ks(约 278 h), 用俄歇谱测量各

个恒温时间磷的晶界浓度, 在 4 个温度下都获得与

Briant等人相同的实验结果, 磷晶界浓度极大值出现

的时间也随恒温温度升高而提前, 对这些实验现象

也没有能给出合理的解释 [12]. 十几年后徐庭栋与

Misra讨论了这些实验结果, 都认为这是钢中磷的临

界时间现象[3]. 看来关于晶界偏聚的研究, 由于理论

发展落后于实验研究, 20 世纪七、八十年代材料学界

对磷的晶界偏聚性质的认识处于盲目阶段, 这种盲

目性不仅影响了晶界偏聚研究的进展, 也直接限制

了人们对钢的回火脆性的认识. 关于这一点我们还

要在后面分析.  
本世纪初, 英国学者Knott研究组在 2.25Cr-1Mo

钢中[13], 我国学者Li Q F等人在 12Cr1MoV钢中[14], 
Zhang Z L等人[15]在中碳Cr钢中, 都用俄歇谱测量出

磷的临界时间现象, 并都用非平衡偏聚的理论, 分析

和确证了钢中磷的这一现象的非平衡偏聚本质.  
1999年美国Ames实验室的Kameda和Bloomer[16]在

铁合金中发现, 辐照后退火和没有经过辐照直接退

火的样品, S的晶界偏聚浓度都在恒温退火过程中出

现峰值. 他们用徐庭栋等人提出的动力学理论分析

了这些实验结果, 证实这是S的非平衡偏聚的临界时
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间现象[16]. 其实早在 1977 年[17], 法国著名材料学家

Guttmann等人将一种Cr-Ni-Mo钢高温固溶处理后在  

600℃恒温时效, 俄歇谱测量表明在恒温时效过程中

Cr, Ni, Mn, Cu, P均有临界时间现象[17]. 临界时间现

象在如此多的合金体系中普遍存在, 说明非平衡偏

聚现象的普遍性, 也引起了学术界对非平衡偏聚现

象的重视.  
1981 年临界时间现象被实验证实之前, 英国学

者Faulkner教授就试图建立一个表述临界时间的公式, 
可惜的是, 由于他的推导错误, 令他获得的公式在应

用分析实验数据时, 将短于临界时间的偏聚过程错

误地判断为长于临界时间的反偏聚过程[18]. 徐庭栋
[19]指出了他的这一错误, 并根据非平衡偏聚在临界

时间的瞬态平衡特征, 即在临界时间复合体向晶界

的扩散流等于溶质原子从晶界返回的扩散流, 推导

出临界时间tc的解析表达式:  
 tc=[r2ln(Dc/Di)]/[δ(Dc−Di)], (1) 
这里 Di 和 Dc 分别是溶质原子和复合体在基体里的扩

散系数, r 是平均晶粒半径, δ 是临界时间常数. 现在, 
公式(1)已被国内外文献引用百次以上, 成为普遍接

收的关系式. 不过 Faulkner 为建立临界时间公式所提

出的基本思路是正确的, 为公式的建立提供了重要

的基础, 这一点是不容置疑的.  
图  2 是以钢中磷为例, 用(1)式计算的临界时间随

恒温温度的变化, 恒温温度越高, 临界时间越短, 这
是临界时间的普遍特性. 因为温度越高, 复合体向晶

界的扩散速率和溶质原子离开晶界的扩散速率都会

增快, 达到两者平衡的时间, 即临界时间, 也越短.  

 
图 2  以钢中磷为例用(1)式计算的临界时间 

随恒温温度的变化[3] 

2.2  热力学基础 

非平衡偏聚发生的热力学基础是什么? 这在  20
世纪 80 年代是不清楚的. 我们通过实验发现, 非平

衡偏聚发生的量与冷却前后的温度差、冷却速率、以

及冷却后在低温恒温时间长短有关. 可见影响非平

衡偏聚量的三个因素中, 只有温度差是两个温度之

间的热力学状态决定, 是热力学因素. 由此我们给出

了由温度 Ti冷至 Ti+1可能产生的最大非平衡晶界偏聚

浓度的解析表达式, 即非平衡偏聚的热力学关系式:  
Cm(Ti+1)=KCg(Eb/Ef)exp{[(Eb−Ef)/(kTi)]  

 −[(Eb−Ef)/(kTi+1)]}, (2) 

其中Cg是基体溶质浓度, Eb是溶质原子-空位复合体

形成能, Ef是空位形成能, K是常数. 由(2)式可以看出, 
Cm(Ti+1)只依赖于高温和低温之间的温度差, 而与冷

却速率、恒温时间无关[19,20].  
图 3 是以钢中B为例, 用(2)式计算的晶界最大偏

聚浓度与冷却温度差之间的关系[3]. 它表明冷却前后

的温度差越大, 在低温恒温达到的最大非平衡偏聚

浓度越高. 这是非平衡偏聚的另一个最基本的特征. 
Zheng等人[21]用俄歇谱测量 Inconol 718 合金中P的
晶界偏聚规律, 并用(2)式证实了  P在此合金中发生了

非平衡偏聚.  

 
图 3  用(2)式计算的硼在钢中最大偏聚浓度与 

冷却的温度差之间的关系[3] 

2.3  动力学方程及其图示 

(2)式表述了非平衡偏聚发生的必要条件. 这就

是说, 材料必须从高温冷至低温, 才可能在低温发生

非平衡偏聚. 临界时间概念指出, 在低温的恒温时间, 
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决定着非平衡晶界偏聚的浓度, 这也显示了非平衡

偏聚除了由热力学因素决定外, 还由动力学因素决

定. 因此, 自 20 世纪  60 年代末发现非平衡偏聚现象

以来, 国际上许多学者都试图建立一个恒温动力学

理论, 描述材料从高温冷至低温后在低温恒温, 晶界

非平衡偏聚浓度随恒温时间的变化. 但都不成功[3].  
20 世纪 80 年代末, 徐庭栋等人[19,20]根据临界时

间概念, 将非平衡偏聚的整个过程分为短于临界时

间的偏聚阶段, 和长于临界时间的反偏聚阶段, 发现

利用(2)式, 给出偏聚方程的边界条件, 能用Carlslaw
的数学方法和Gauss方法解偏聚方程, 获得描述非平

衡偏聚恒温动力学的解析方程. 对于偏聚阶段(t < tc)
获得:  

[Cbs(t) −Cm(Ti)]/[Cm(Ti+1) −Cm(Ti)] 
 =1−exp(4Dct/α2

i+1d2)erfc[2(Dct)1/2/αi+1d], (3) 

对于反偏聚阶段(t > tc)获得:  

{ }
{ }

bd g bs c g

i c i c

( ) [ ( ) ] / 2

            erf[ / 16 ( )] erf [ / 16 ( )] ,

C t C C t C

d D t t d D t t

= + −

⋅ − − − −
 

(4) 
其中 Cm(T)由(2)式给出. (3)和(4)式表明, 材料在高温

Ti固溶处理后冷至低温 Ti+1, 然后在低温 Ti+1恒温, 晶
界非平衡偏聚浓度随恒温时间的变化, 称为非平衡

偏聚恒温动力学方程.  
图  4 是以钢中磷为例 , 用临界时间关系式 ((1)

式)、热力学关系式((2)式)、动力学关系式((3)和(4)
式)计算并绘制的, 样品在 1050℃固溶处理后淬火, 
然后分别在 600, 620, 640, 660, 680℃恒温时效的非平

衡偏聚动力学曲线[22]. 从图 4 可以看出, 在偏聚的开

始阶段, 即恒温时间短于临界时间阶段, 时效温度越

高, 溶质向晶界的扩散速率越快, 偏聚速率也越快, 
此时高温时效的偏聚浓度要高于低温时效的偏聚浓

度; 当恒温时效时间长于临界时间时, 即在反偏聚阶

段, 时效温度低的非平衡晶界偏聚浓度, 最终要高于

时效温度高的非平衡偏聚浓度. 这是非平衡晶界偏

聚一个基本的恒温动力学特征.  
假如试样在 1050℃固溶处理后淬火, 然后在 600, 

620, 640, 660, 680℃各个温度恒温时效相同的时间, 
比如都时效 70 h, 那么试样在各个温度的非平衡偏聚

浓度, 就是图 4中 70 h的垂直线与各个温度的动力学 

曲线的交点所对应的浓度 C1, C2, C3, C4, C5. 用恒温

时效温度为横坐标将这些浓度表示出来, 就得到图 5. 
由图 4 和 5 可以看出, 在 640℃的临界时间最接近于

70 h, 因此晶界非平衡偏聚浓度最高, 高于其它所有

温度. 因此, 从图 4 和 5 可以得出这样一个普遍结论: 
样品从高温固溶处理后淬火, 然后在各个温度恒温

时效一定的时间, 必存在一个恒温温度, 其临界时间

最接近于所采取的恒温时间, 此温度的非平衡晶界

偏聚浓度最高.  

 
图 4  以钢中磷为例, 在 1050℃固溶处理, 淬火后在 600, 
620, 640, 660, 680℃恒温时效的非平衡偏聚动力学曲线[22] 

 
图 5  图 4中各个时效温度下恒温 70 h, 磷的非平衡偏聚浓

度与时效温度的关系曲线[22] 

图 6 和 7 是Briant于 1985 年[23]和 1987 年[24]发表

的 304L不锈钢中磷晶界偏聚的两套俄歇谱测量结果. 
图 6 表示 304L钢先在 1100℃固溶退火 1 h, 淬火后分

别在 600, 650, 700℃恒温时效不同的时间, 最长  
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图 6  Briant俄歇谱测量的 304L钢 1100℃固溶处理, 淬火

后在 700, 650 和 600℃恒温时效, 磷晶界偏聚浓度随时效

时间的变化(误差棒表示±1σ 偏差)[23] 

 
图 7  Briant俄歇谱测量的 304L钢 1100℃固溶处理, 淬火

后在 700, 650, 600, 550和 500℃都时效 100 h,磷晶界偏聚浓

度随时效温度的变化(误差棒表示±1σ 偏差)[24] 
 

达500 h, 俄歇谱测量的磷的晶界浓度随时效时间的变

化. 图 7 表示 304L 钢先在 1100℃固溶退火 1 h, 淬火

后分别在 500, 550, 600, 650, 700℃都恒温时效 100 h, 
俄歇谱测量磷的晶界浓度随时效温度的变化. 在发表

这些结果时, Briant 承认不能解释这些实验现象, 尤其

是图  6 所表示的磷的偏聚浓度随恒温时间的延长先增

加, 达到一个极大值, 然后随恒温时间的延长而降低. 
Wang等人[22]在Briant 的实验结果发表 20 多年

之后, 根据Briant的实验条件, 用(1)~(4)式计算, 获得

了由Briant的实验条件确定的与图 4 和 5 相似的图示
[22], 从而用非平衡偏聚的动力学理论确切地解释了

Briant在图 6 和 7 中的实验结果. 他们的计算结果和

图示都表明, 700℃的临界时间是 8 h, 650℃的临界时

间是 27 h, 600℃的临界时间是 108 h. 当恒温时效超

过 100 h, 600℃的偏聚浓度高于 650℃的偏聚浓度, 
650℃的偏聚浓度高于 700℃的偏聚浓度[22]. 这些计

算结果都与图 6 测量结果符合. 他们计算了 500℃和

550℃的临界时间分别是 2645 h和 493 h[22]. 所以, 只
有 600℃的临界时间 108 h, 最接近Briant所采用的在

各个温度的恒温时间 100 h, 因此, 在各个温度都恒

温 100 h, 只在 600℃磷的晶界偏聚浓度最高, 高于其

它各个温度. 随着温度从 600℃降低或升高, 因临界

时间都越来越长于或短于 100 h, 越来越远离 100 h, 
相应的晶界偏聚浓度也降低. 这就确切地解释了图 6
和 7 中Briant不能解释的实验现象, 证实 304L不锈钢

中的磷具有非平衡晶界偏聚特征, 也实验证实了图 4
和 5 所图示的非平衡偏聚动力学规律[22].  

朱强等人1987年采用与Briant相同的热处理循环, 
俄歇谱和透射电镜测量了Ni-Cr-Co合金中Mg的晶界

偏聚, 获得了与Briant图 6 和 7 相同的实验结果[25]. 他
们将Ni-Cr-Co合金先在高温固溶后冷却, 在 900℃恒

温时效不同时间, 最长达 100 h, 结果在 70 h附近Mg
的晶界偏聚浓度达到极大值. 另一套试样在 800 , ℃

900℃和 1000℃都恒温时效 100 h, 结果Mg的晶界偏

聚浓度在 900℃达到极大值. 徐庭栋分析了朱强等人

的这些实验结果[26], 计算证实, Mg在 800 , 900℃ ℃和

1000℃的临界时间分别是 670 h, 70 h, 11 h, 只有

900℃的临界时间最接近朱强等人采用的 100 h, 因此, 
Mg偏聚浓度的最大值在 900 , ℃ 再次实验证实了本

文图 4 和 5 所表述的非平衡偏聚的基本规律.  

3  晶界脆性的非平衡偏聚机理 
金属与合金的中温脆性, 以及钢的回火脆性, 其

发生机理都是已经存在  100 多年没能解决的晶界脆性

科学难题. 非平衡晶界偏聚理论体系的建立, 为这两

个科学难题的解决提供了统一的理论基础.  

3.1  金属与合金的中温脆性 

金属与合金普遍存在着在中温区, 大约在 0.5 至

0.8 熔点温度, 延伸率和断面收缩率降低, 同时呈现

沿晶界断裂, 在温度-塑性曲线图上存在塑性极小值, 
此现象称为金属和合金的中温脆性或中温低塑性 
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现象(intermediate temperature brittleness, ITB 或inter- 
mediate temperature ductility minimum, ITDM)[27,28]. 
1877 年, 人们最先在铜合金中发现这一现象, 后来发

现这一现象存在于镍基、铁基和钴基的高温合金中, 
存在于金属间化合物和钛合金中. 最近发现也存在

于Al-Mg合金中[29~35]. 钢铁材料连续铸造胚多发生横

向开裂(transverse cracking)问题, 也是由于钢的中温

脆性引起的, 通常称为热韧性(hot ductility)[36]. 由于

这种现象在金属与合金中普遍存在, 且低塑性发生

的温度往往处在服役的温度范围内, 引起韧性降低

脆断(ductility-dip cracking (DDC))[29,30], 从而限制了

合金的生产、加工和应用. 因为中温脆性是金属与合

金最普遍的特性, 所以最初人们是从金属的最普遍

性质研究这一问题, 如  1912 年Bengough 提出等强温

度概念(equi-cohesive temperature)说明这一现象 [37], 
后来发现这一机理不对(1961年)[27]. 此后人们的研究

出发点倒退了, 提出的机理多与某一合金的特殊性

质相关, 如钢的铁素体机理, 各种晶界析出相机理等. 
这就出现了铁素体机理不能说明奥氏体合金, 晶界

析出相机理不能说明无晶界析出相的合金, 使这一

难题始终无法解决[32~35].  
金属与合金的中温低塑性现象, 是试验材料从

一定的原始状态(铸造状态或固溶状态等)冷却后, 在
各个不同的温度(20~1100 )℃ 拉伸所表现出来的晶界

强韧性随拉伸温度的变化. 金属材料高温拉伸试验, 
按照国家标准(GB/T 4338—2006)或国际标准(ISO783: 
1999, MOD)[38], 试验材料以铸态或高温固溶处理后

冷却, 一般以不超过 1 h时间加热到试验温度, 并规

定在试验温度至少保温  10 min, 然后以应变速率在每

分钟 0.001 至 0.005 之间保持恒定拉伸. 金属材料高

温拉伸试验也经历了从高温(铸造温度或固溶处理温

度)冷却后, 试样在各个拉伸温度都恒温 10 min以上

的时间, 再加上试样加载拉伸至断裂所用的时间, 本
文统称此为拉伸恒温时间, 它相当于一个恒温回火

过程. 可见, 金属材料高温拉伸试验过程, 从热循环

的角度看, 与本文图 5 和 7 所描述的热处理循环过程

相同. 因此, 徐庭栋提出[39]中温低塑性现象的发生, 
是合金拉伸试验的恒温过程中发生杂质元素的非平

衡晶界偏聚引起的. 出现中温塑性极小值的拉伸温

度, 其临界时间对应着高温拉伸试验的拉伸恒温时

间. 低于或高于出现中温塑性极小值的拉伸温度, 因
其临界时间将长于或短于拉伸恒温时间, 如图 5 和 7
所表示的, 非平衡偏聚浓度都将降低, 引起晶界脆性

的降低; 随着拉伸试验温度进一步高于或低于出现

中温塑性极小值的拉伸温度, 对应的临界时间将越

来越远离(长于或短于)拉伸恒温时间, 杂质晶界偏聚

浓度都将进一步降低, 脆性也将进一步降低. 这样就

形成了一个存在塑性极小值的中温低塑性区.  
1956 年, 美国通用电器公司的研究人员Powers[40]

对含Mo或W的九种不同成分的钢, 从高温淬火后在各

个不同温度都回火 1000 h, 然后用韧-脆转变温度测

量钢的晶界脆性, 发现在中间温度 482 (890°℃ F)附近

晶界脆性达到极大值, 高于或低于此温度, 晶界脆性

都将急剧下降 ,  在 3 5 0℃至 5 5 2℃形成低塑性 
区, 在此温度范围以外, 晶界呈完全的韧化状态, 见
图8, 这一现象一直不能得到正确的解释. 直到1999年 

 
图 8  Powers九种钢各温度回火 1000 h脆-韧转变温度的增加随回火温度的变化[40] 
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徐庭栋[39]依据上述非平衡偏聚的中温脆性机理, 给
出如下解释: 经临界时间计算(见表  1), 发现  Powers
实验用钢的磷在 482 (890°℃ F)的临界时间是 1008 h, 
与实验采用的恒温时间 1000 h最接近, 因此磷的晶界

偏聚浓度和相应的脆性在 482 (890°℃ F)附近达到最大

值(Powers测量的是 900°F). 随着回火温度升高或降

低, 对应的临界时间变短或变长, 都越远离 1000 h 
(见表  1), 因此偏聚量都将降低, 相应的脆性也降低, 
形成一个在 482 (890°℃ F)附近的脆化区. Powers当初

是以钢的回火脆性报告他的上述实验结果, 现在看

来这也是钢的中温脆性, 因为不仅是在中间温度出

现晶界脆性区, 从热循环的角度看, Powers的热处理

过程与金属材料高温拉伸实验的热循环过程, 以及

图 5 和图 7 表述的热循环过程一致, 所不同的只是测

量晶界脆性的手段不同. 
 
表 1  用临界时间公式(1)式计算得钢中P偏聚得临界时间[39] 

回火温度/°F 750 800 850 890 900 950 1000 1050

临界时间/h 29613 8120 2558 1008 840 298 114 47

 
从图 2 和 4 可以看出, 在各个温度的恒温时间延

长, 出现晶界脆性极大值的温度将降低; 恒温时间缩

短, 出现晶界脆性极大值的温度将升高. 这一点徐庭

栋 [39]通过分析Bush和Siebert的实验结果得到证实 .  
Bush和Siebert的韧-脆转变温度实验证实, 对于他们

的实验用钢 , 高温固溶处理淬火后, 所有恒温时效

1000 h的样品 , 晶界脆性极大值的温度也在  900°F 
(482℃)附近, 与  Powers 实验结果相同; 对于所有恒

温时效 3000 h的样品, 晶界脆性极大值的温度降低至

850°F(454℃)附近; 对于所有恒温时效 100 h的样品, 
晶界脆性极大值的温度升高至 950°F (510℃)附近[39]. 
Powers实验用钢的中温脆性发生的温度, 比一般认为

的钢的中温脆性发生的温度要低, 这是因为Powers
采取的恒温时间  1000 h, 远长于金属材料高温拉伸试

验标准规定的拉伸恒温时间(约 10 min).  
如果拉伸的速率变慢, 从开始拉伸到试样断裂

的时间要延长, 从而使拉伸恒温时间变长, 韧性极小

值出现的温度也会降低. Otsuka的实验证实[34,41]: 对
于 Al-5.2%Mg合金, 当以约 10−1 s−1 速率拉伸时, 韧
性极小值出现的温度在380 ; ℃ 当以约10−5 s−1拉伸时, 

韧性极小值出现的温度在约 230 . ℃  
(2)式以及图 3和 4 都表明, 冷却前后的温度差越

大, 最大非平衡偏聚浓度越高. 由此可以推测, 相应

引起的韧性槽(ductility trough)将变宽, 谷底也变深. 
Yasumoto 等人[42]研究低碳奥氏体钢的热韧性(ductility 
trough)时发现, 当试样在 1473 K以上固溶处理时, 拉
伸试验的断面收缩率(reduction-in-area (RA))的降低能

很清楚的在 1073~1393 K范围内测量出来. 当依次升

高固溶处理温度从 1473 K到 1523 K, 1573 K 和 1623 
K, 测量的在1073~1393 K范围的韧性槽依次明显变宽

且变深. 但是当在 1423 K以下(即在 1173 或 1273 K)
固溶处理时, 在 1073~1393 K范围只有很轻微的韧性

降低. 文献[42]的图 1 清楚地显示了这些实验结果.  
如果在韧性极小值出现的温度附近充分延长恒

温时效时间, 根据图 4 可知, 在此温度的非平衡偏聚

浓度将降低并趋于消失, 相应的韧性极小值会消失. 
He等人实验证实[43], M963 合金在 1210℃固溶处理 4 h
后空冷至室温, 然后在 20~1100℃温度范围内作常规

拉伸, 发现在  800℃出现延伸率的极小值. 但试样在

1210℃固溶处理后, 先在 850℃恒温 16 h再在各个温

度拉伸, 在 800℃的延伸率极小值消失了, 在所有其

它温度也没有出现延伸率的极小值[43].  
可见, 上述所有实验结果都与非平衡偏聚中温

脆性机理的预期符合. 而且这些实验结果表明, 金属

与合金的中温脆性是由动力学因素决定的, 不是热

力学平衡的结果.  

3.2  钢的回火脆性 

钢的回火脆性是指高温固溶处理后, 慢冷通过

或在 350~550℃恒温引起的脆性. 脆性通常是指韧-
脆转变温度的升高, 断裂沿晶界发生, 并有杂质偏聚

到晶界上. 钢铁材料的回火脆性是一个重大的生产

实际问题, 引起过严重的工程事故. 自 1883 年它被

发现以来的 100 多年里, 关于它的发生机制, 亦经历

了不同的历史发展阶段.  20 世纪 50 年代之前, 曾认

为是由于沿晶界析出的脆性相引起的. 后来电子显微

镜观察到没有晶界析出相的样品也有回火脆性. 于是

McLean 于  1957 年提出了溶质平衡晶界偏聚理论 [1]; 
Seah 于 1977 年提出可逆回火脆性的平衡偏聚机理[2], 认
为是脆性杂质原子平衡偏聚到晶界上脆化了晶界引
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起的. 在此理论基础上, 美国于 20 世纪 70 年代, 日
本于  20 世纪 80 年代, 都曾先后集中人力和物力, 对
钢的回火脆性从事重点研究, 虽也取得一些结果, 但
没有突破性进展, 没有从根本上解决问题. 这主要表

现在还有若干回火脆性的经典性实验结果, 不能从

平衡晶界偏聚机理得到解释 . 这正如  Hickey 和

Bulloch于 1992 年指出的: 虽然已知了大量的关于可

逆回火脆性的实验现象, 而且为提出合适的理论解

释这些现象的不断努力已经持续了  50 多年, 一个完

全满意的关于可逆回火脆性的理论仍然没有出现 , 
现在的平衡晶界偏聚模型仍然不是解释可逆回火脆

性的完全有效的理论[44].  
在这样的科学背景下, 徐庭栋等人分析了自  20

世纪 50年代至 90年代的几乎所有关于回火脆性的实

验结果后指出[3,39,45]: 决不是只有钢中磷的平衡晶界

偏聚可以引起回火脆性, 非平衡偏聚亦是引起回火

脆性的重要原因, 并且指出非平衡偏聚的临界时间, 
会引起恒温回火脆化过程中的临界时间, 在此时间

晶界脆性达到极大值. 恒温(或服役)超过此时间, 晶
界会自动韧化. 这应该是回火脆性认识上的突破性

进展.  
Li等人[46]报告, 他们对 12Cr1MoV钢在 1050℃固

溶处理 2 h后水淬, 在 540℃恒温回火不同的时间, 俄
歇谱测量磷的晶界成分, 获得图 9 所示的磷偏聚动力

学曲线. 他们又对恒温 0, 100, 500, 800 h的样品测量

其韧-脆转变温度(ductility brittleness transition 
temperature, DBTT)随恒温时间的变化, 也列于表  2
和图 9 中. 他们发现, 在磷晶界偏聚浓度出现极大值

的恒温时间 500 h左右, 韧-脆转变温度也出现了极大  

 
图 9  12Cr1MoV钢在 540℃时P的晶界偏聚动力学 

和韧-脆转变动力学曲线[46] 

表 2  韧-脆转变温度随 540℃恒温时效时间的变化[46] 

恒温时间/h DBTT/℃ 
0 −36.18 

100 −39.87 
500 −32.16 
800 −73.18 

 
值, 这就最确切地证实了磷的非平衡偏聚的临界时

间, 引起了恒温回火脆性的临界时间, 在此时间钢的

回火脆性达到极大值. 
Zhang 等人 [47]实验发现 , 他们的实验用钢先在

870℃奥氏体化 1 h后水淬, 在 538℃ 恒温时效的前

25 h, 脆性(50%断裂转变温度)随恒温时间增加, 25 h
以后脆性随恒温时间明显降低, 在 25 h附近存在一脆

性峰值. 他们用SEM观察断裂表面发现, 在断口上沿

晶断裂的面积分数, 在 25 h附近也达到一个极大值, 
与 50%断裂转变温度的变化趋势很好的一致. 他们

还对 538℃分别恒温 80, 114 和 1000 h样品的晶界断

裂表面进行了俄歇谱分析, 发现随着恒温时间的延

长, 磷的晶界偏聚浓度降低, 在恒温 1000 h磷的晶界

偏聚几乎完全消失. 这表明磷晶界偏聚的浓度极大

值, 出现在 80 h之前, 从恒温 80 h开始, 随时间的延

长已开始降低. 根据他们的实验条件, 用临界时间公

式(1)估算实验用钢在 538℃的临界时间是 21 h, 与测

量的脆性出现极大值的时间符合得很好. 
Li 等人和 Zhang 等人报告的上述回火脆性实验

现象, 就是通常所说的“过时效现象”, 是平衡偏聚理

论不能解释的回火脆性经典实验现象之一. 他们的

这一系列实验测量和计算分析表明, 磷的非平衡晶

界偏聚浓度极大值, 引起晶界脆性极大值, 即“过时

效现象”是非平衡偏聚的临界时间引起的.  
回火脆性分为从奥氏体化温度淬火后, 直接在

350~550℃回火引起的脆化, 称为一步回火脆(OSTE); 
以及从奥氏体化温度淬火后, 在 350~550℃回火之前, 
先在 600~700℃回火, 称为二步回火脆(TSTE). 实验

证实, 一步回火脆处理的样品, 比二步回火脆处理的

样品有较高的回火脆性 [48,49], 这也是平衡晶界偏聚

理论无法说明的实验现象之一[50]. 徐庭栋以Bush和
Siebert的二步回火脆实验为例 [51], 用回火脆性的非

平衡偏聚机制解释了这一现象[39]. 根据临界时间公

式 ((1)式 )计算 , Bush和Siebert的实验用钢中磷在
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1275°F(690℃)的临界时间是 1.2 h, 而Bush和Siebert
的实验在此温度恒温 5 h, 这就足以移除从  1600°F 
(832℃)淬火所引起的磷的非平衡晶界偏聚量. 这也

与Bush和Siebert测量的经这样处理的样品表现为完

全的韧化状态相一致 [51]. 因此可以推断 , Bush 和

Siebert的二步回火脆化主要是从 1275°F(690℃)水淬

引起的. 可见, 二步回火脆从中间温度 1275°F(690℃)
淬火至脆化温度 350~550℃的温度差, 比一步回火脆

直接从奥氏体化温度  1600°F(832℃)淬火至  350~ 
550℃的温度差要小得多, 根据非平衡偏聚的热力学

关系式((2)式)和图  3, 一步回火脆将引起较高的磷的

晶界非平衡偏聚浓度, 因而产生较高的晶界脆性.  
Briant 等人的实验表明, 经一步回火脆处理的样

品具有较高的屈服强度, 二步回火脆处理的样品有

较低的屈服强度. 这也是平衡晶界偏聚理论无法解

释的实验现象之一[50]. 徐庭栋等人指出[3], 位错也是

空位的阱, 位错也会像晶界一样由于复合体的扩散

引起溶质的非平衡偏聚, 即位错周围的溶质气团, 称
为Cottrell 气团. 屈服强度是使位错脱离这些溶质气

团的力. 按照上述同样的道理, 一步回火脆处理引起

的溶质气团的浓度, 高于二步回火脆处理, 因此需要

更大的力使位错脱离这些高浓度的溶质气团, 表现

为更高的屈服强度. 值得指出的是, 这里实际上提出

了非平衡  Cottrell气团的概念, 当然这还需要进一步

的实验观察.  
产生回火脆性的热处理循环一般是高温固溶处

理后, 慢冷通过或在低温区域恒温一段时间(冷却通

过一个温度区间, 在动力学效果上等同于在区间的

某一温度恒温一段时间[3]). 如果高温淬火后, 在各个

不同的温度都恒温回火一定的时间, 就像  Powers 的

实验一样, 这个热循环过程与高温拉伸实验引起中

温脆性的热循环过程相同, 表现出的晶界脆性, 既可

以认为是回火脆性, 也可以看作是中温脆性. 因此, 
钢的回火脆性和金属与合金的中温脆性本质上是一

致的, 都是杂质非平衡晶界偏聚引起的晶界脆性.  

4  非平衡晶界共偏聚理论模型 
1976 年Ohtani等人[52,53]报告Ni-Cr钢中Ti通过Sb

对回火脆性的影响. 最让他们感兴趣的实验结果是, 
不加Ti的Ni-Cr钢淬火后在 480℃或 520℃恒温 

回火, 随着恒温时间的延长, 俄歇谱测量的Sb和Ni的
晶界浓度增加, 最后达到一个稳定的浓度值. 而加Ti
的相同成分的钢, 在恒温回火开始, Ti, Sb和Ni的晶

界浓度均增加, 回火时间达到某一时刻, 出现三元素

晶界浓度的极大值, 然后随恒温时间延长晶界浓度

都降低. 在三元素浓度极大值的恒温时刻, 也出现了

韧-脆转变温度的极大值. Ohtani等人说: 他们面临着

一个瞬态过程, 其本质仍然是不清楚的[53]. 简言之, 
Ohtani等人的实验结果表明, 不含Ti的钢, Ni和Sb发生

平衡晶界偏聚, 加Ti的钢, 使Ti, Ni和Sb三元素都出现

了临界时间现象, 发生了非平衡偏聚. 那么, 这里的

非平衡偏聚是如何发生的呢？在Ohtani等人的实验结

果发表  20 多年后, 徐庭栋[54]发展和推广了Guttmann[55]

的共偏聚理论模型, 提出了非平衡晶界共偏聚模型

(non-equilibrium grain-boundary co-segregation (NGCS)), 
解释了这一实验现象.  

徐庭栋[54]在晶界层模型上提出热力学局域平衡

的概念, 分析晶界、溶质和空位的交互作用, 发现一

些具有非平衡偏聚特征的溶质, 可以诱发另一些本

来没有非平衡偏聚特征的溶质, 也发生非平衡偏聚, 
并给出了表述这一现象的热力学关系式: 

1
B B{ exp( / )} 1 [ (exp( / ) 1)] ,

n

i i i j j
j

N N G RT N G RT
−

φ ⎧ ⎫⎪ ⎪= Δ + Δ −⎨ ⎬
⎪⎪ ⎭⎩

∑
 (i=1, 2, 3, … , n−1), (5) 

这里能量项 iGΔ 表示为:  0
1 1 2 ,G G Nα φ′Δ = Δ + 2GΔ =  

0
2 1 ,G Nα φ′Δ + 其中 12 13 23,α α α αφ φ φ′ = − − T T

ij ij{oZ N Tα ε=  

 T=φ或B, φ和B分别表示晶界相和基

体相; εij是元素i和j的相互作用系数; 是杂质和合

金元素在晶界上的偏聚浓度 ; 是基体的浓度 ; 

ii jj[( ) / 2]},T Tε ε− +

iN φ

B
iN

0
iGΔ 是相应的二元系中溶质的偏聚自由能 ,亦即

McLean 偏聚自由能 ; ZT
 为原子在  T 相的配位数

(coordination number); N0 是阿佛伽德罗常数. (5)式表

明,由溶质 1 或 2 与溶剂 3 形成的二元系合金中, 假若

2 在溶剂 3 中仅仅是弱表面活性元素, 而且 2 与空位

的结合能超出了适合发生非平衡晶界偏聚的范围 , 
那末在 2-3 二元系合金中极少或没有溶质 2 的非平衡

晶界偏聚发生. 假若溶质 1 与空位的结合能适合于在
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溶剂 3 中发生非平衡晶界偏聚, 并且溶质 1-2 的吸引

作用强于 1-3 和 2-3 之间的吸引作用, 那末在由溶质

1, 2 和溶剂 3 形成的三元系合金中, 溶质 2 也将随着

溶质 1 发生非平衡晶界偏聚. 由溶质、空位之间的相

互作用引起的这种偏聚现象, 称为溶质非平衡晶界

共偏聚(NGCS)[54]. 徐庭栋计算了Ti, Ni和Sb在Fe中的

相互作用能, 以及他们与空位在Fe中的结合能, 证实

了Ti在Fe中有非平衡偏聚特征, Ni和Sb在Fe中没有非

平衡偏聚特征, 根据(5)式表述的Ti, Ni和Sb在Fe中的

相互作用关系, 证实Ti诱发Ni和Sb在钢中发生了非平

衡偏聚[54].  图 10  钢中Ni和Sn的非平衡晶界共偏聚模拟[58] 
Misra等人的实验结果指出[12], 在 700~900 K温

度范围内, NiCrMoV钢中Cr和N之间发生了晶界共偏

聚 , 但未指明是平衡共偏聚 , 还是非平衡共偏聚 . 
Zheng和Xu[56]分析了Cr, N和空位在Fe中的相互作用

系数, 根据(5)式, 确切证实了Misra等人实验测量的

Cr和N的晶界共偏聚是非平衡共偏聚.  

5  结束语 
非平衡晶界偏聚领域经过近 20 年来的发展, 尤

其是我国学者在此领域的贡献, 已经形成了一个完

备的动力学理论体系. 这个理论体系的最主要应用, 
是成功地解释了钢的回火脆性和金属与合金的中温

脆性发生机理问题, 这是困扰材料学界百年以上的

关于晶界脆性的科学难题. 非平衡偏聚理论表明这

两种晶界脆性是由恒温时间、冷却速率等动力学因素

决定的, 因此不是材料的本征脆性, 可以通过改变动

力学因素将其消除, 并为我们提出消除这两种晶界

脆性的技术方案指明了方向.  

Misra[57]用俄歇谱测量了 2.6NiCrMoV钢经 1223 
K固溶处理 1 h后水淬, 然后在 700~900 K范围内时效

不同的时间, 俄歇谱测量其晶界成分. 他们发现晶界

上Sn和Ni的成分随恒温时效时间的延长先增加, 达
到一浓度峰值后, 又随恒温时间的延长而降低, 两元

素的晶界浓度比值保持不变, 接近  1.1[57]. 对于这样

的实验结果, Misra等认为是两种元素发生了共偏聚. 
但为什么在恒温过程中出现浓度峰值, Misra没有能

给出解释. Wang 等人[58]根据徐庭栋的非平衡共偏聚

理论模型, 分析Misra等人的实验结果, 用(5)式, 在
恒温的各个时刻, 由Misra实验测量的晶界Sn浓度值, 
计算Ni浓度值, 所得结果绘于图 10. 图 10 中表示当

相互作用系数α′Ni-Sn变化时, 由测量的Sn的晶界浓度, 
通过(5)式计算的Ni 偏聚浓度的变化情况, 得到了与

Misra实验数据相同的结果, 证实了Sn的非平衡偏聚

诱发了Ni在钢中的非平衡偏聚, 并与实验测量结果

比较 , 求出钢中  Sn 和  Ni 的相互作用系数是 65000 
J/mol.  

另外, 现行的金属材料高温拉伸试验的国家和

国际技术标准, 在制定时没有认识到中温脆性的动

力学本质, 因此, 按照这些标准测试出来的材料的中

温脆性, 不是材料的本征脆性. 为此, 必须在中温脆

性的非平衡偏聚机理的基础上, 通过充分的实验, 为
制定新的金属材料高温拉伸试验的技术标准, 提供

理论和数据支持.  
非平衡晶界共偏聚理论模型的建立, 使非平衡

偏聚理论在完备性上, 达到由 McLean, Guttmann 和

Seah 建立的平衡偏聚理论的水平. 这个理论也指明了

溶质元素非平衡偏聚的复杂性, 为通过微合金化技术, 
获得具有新性能的合金, 开阔了技术发展空间. 
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