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摘要    以存在二级有序转变的铁基固溶体为背景, 分析了有序结构中对位错组态、位错内反

相畴界结构、部分位错滑移行为等对固溶体塑性影响的机制. 以变形引起结构无序化为基础, 

阐述了有序固溶体变形软化和退火硬化的原理. 分析认为, 以适当合金化的方式降低反相畴界

能、或将高温无序状态保留到低温都可以提高部分位错独立滑移的能力, 进而明显提高固溶体

的低温塑性. 相关机制也可用于提高其他金属基有序固溶体的低温塑性. 
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许多铁基固溶体都会在固态下发生有序转变 , 

即可由高温的无序结构转变为低温的有序结构; 相

应的有序结构相可能具备重要的工程性能 . 例如 , 

Fe-Cr 和 Fe-V 合金系中 D8b 结构相可用作高磁矩

材料[1], Fe-Co 合金系中的 B2 结构 FeCo 相是重要的

形状记忆合金[2],  Fe-Ni 合金系中具有优异软磁性能

的 L12 结构 Ni3Fe 相被广泛用作坡莫合金[3]. 以 Fe-Si

和 Fe-Al合金系为基础的铁基固溶体在固态下还发生

多重有序转变. 近些年的研究表明, 以 Fe-Al 合金系

为基础的铁基固溶体中 Fe3Al 相具有高比强度、高耐

腐蚀性、高的高温强度等特点[4]; 以 Fe-Si 合金系为

基础的铁基固溶体中 Fe3Si 相具有极低铁损、极低的

磁致伸缩和优异的高频软磁特性等特点 [5]; 因此

Fe-Si 和 Fe-Al 有序合金的研究获得了广泛的关注.  

人们熟知, 通常的有序固溶体脆性很高, 因而呈

现很低的低温塑性, 难以通过常规冷变形的方式加

工成型, 因此是铁基有序固溶体大规模应用的主要

障碍. 为了回避这种脆性带来的困扰, 往往需要采用

许多特殊的制备手段, 以便在不经过大幅度塑性变

形的情况下把有序固溶体加工成型. 例如, 人们分别

尝试用沉积渗入[6]、激冷甩带[7]、粉末轧制烧结[8]、

雾化成型[9]、溅射喷镀[10]等多种办法来制备质量分数

为 6.5%的高硅铁基固溶体. 然而这些特殊制备手段

的共同缺点为技术复杂、成本高、制备效率低, 很难

以经济的形式大规模生产. 另一方面, 人们在研究中

也发现, 铁基有序固溶体有时也会表现出优良的低

温塑性[11, 12]. 目前, 尚未见对铁基有序固溶体良好低

温塑性的形成条件和原因有系统、深入的阐述.  

1  多重有序结构转变 

铁基固溶体低温稳定的铁素体晶体结构通常为

A2 结构, 即体心立方结构. 当 Fe-Si 或 Fe-Al 二元合

金中 Si 元素的质量分数超过 2%或 Al 元素的质量分

数超过 1%时, 铁基固溶体在所有固态温度下都呈现

A2结构. 图 1给出了Fe-Si和Fe-Al二元富铁区相图[13]. 
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当铁基二元合金中 Si 或 Al 元素的原子分数分别超过

11%或 21%时, 低温会形成DO3结构相(图 1), 典型的

相关有序结构为 Fe3Si 或 Fe3Al 型化合物结构. 从低

温升温 , Fe-12%Si( 原子分数 ) 到 700oC 以上或

Fe-25%Al(原子分数)到 550oC 以上, DO3 结构就会转

变成 B2 结构; 若再分别加热到 900oC 或 1000oC 以上

时 B2 结构又会转变成 A2 结构. 一般认为, 这种内在

的结构转变属于二级相变, 其结构的过渡和变化过

程实际上是晶体结构中各原子位置上不同原子概率

占位的变化过程[14].  

图 2(a)给出了 8 个立方铁素体的晶体单胞示意图, 

Fe-12%Si 或 Fe-25%Al 合金基体中 Si 或 Al 原子在各

白圈位置的占位概率相同, 晶体为 A2 结构; 此时 Si、

Al 原子统计性地均匀、随机分布在各个可能的原子位

置上. 当合金晶体中 Si, Al 原子在图 2(b)所示的黑圈 

 

 
 

图 1  富铁区局部铁硅和铁铝二元相图 
(a) Fe-Si; (b) Fe-Al 

 
 

图 2  Fe-Si 和 Fe-Al 合金的晶体结构 
(a) A2 结构, 各白圈位置的原子占位概率相同; (b) B2 结构, 黑、

白圈位置的原子占位概率不同; (c) DO3 结构, 灰、白圈位置的原子 

占位概率不同 

 
与白圈位置上的占位概率明显不同时, 结构转变为B2

结构; 此时 Si, Al 原子会以更高的概率分布于黑色原

子所表示的位置. 如图 2(c)所示, 低温条件下合金中

Si 或 Al 原子在灰圈与白圈的位置上的占位概率不同, 
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此时 Si, Al 原子会以较高的概率均匀分布于所有灰圈

所表示的位置, 进而形成了 DO3 结构. 这时图 2(a)和

图 2(b)中 8 个单胞组成了 DO3结构的 1 个大单胞. 借

助晶体结构内原子在不同位置上占位概率的调整和二

级相变的形式可以实现晶体内上述有序结构的转变.  

2  不同有序结构中位错的滑移 

图 2 所示立方结构的{110}面是原子的最密排

面、<111>方向是原子的最密排方向; 因而{110}面是

塑性变形过程中位错的主要滑移面、<111>方向是位

错的柏氏矢量方向. 根据常规的位错原理, 体心立方

A2 结构的层错能比较高, 因此其全位错通常不分解

成部分位错. A2 结构全位错的柏氏矢量 b 为 

 111 ,
2
   

a
b  (1) 

其中矢量 a 的长度为 a, 即为 A2 结构晶体单胞常数

(参见图 3(a)). 因此, A2 结构全位错柏氏矢量长度为

<111>a/2.  
当晶体的结构转变为 B2 和 DO3 等有序结构时, 

其全位错的柏氏矢量 b 就会增大(参见图 3(b)和 3(c)), 

以使滑移前、后位错扫过区域的晶体结构保持不变[14]. 

B2, DO3 有序结构全位错柏氏矢量长度为<111>a; 这

里需要注意, DO3 结构单胞常数 a 是 A2 和 B2 结构单

胞常数 a 的 2 倍(图 3). 如图 3(a)所示, 当虚线两侧的

晶体沿柏氏矢量方向作相对滑移时, 每滑移<111> 

a/2都可以使晶体完全保持滑移前的结构. 而如图3(b)

所示, 当相应滑移距离仍为<111>a/2 时晶体的有序

近邻关系就会在虚线部位遭到破坏, 引起能量升高;  

 

 
 

图 3  不同结构的{110}滑移面及位错柏氏矢量 
(a) A2 结构; (b) B2 结构; (c) DO3 结构 

只有滑移距离达到<111>a 时才可使晶体完全恢复滑

移前的结构. 对于图 3(c)所示的结构, 保持结构不变

所需的滑移量则为图 3(b)的 2 倍, 图 3(a)的 4 倍.  

位错本身的能量与其柏氏矢量长度的平方成正

比, 增大的柏氏矢量使有序结构全位错很不稳定, 通

常会分解成若干部分位错. B2 有序结构全位错会分

解成两个部分位错 b1 和 b2, 其柏氏矢量的组成为 

 1 2111 111 111 .
2 2

              
a a

b a b b  (2) 

DO3 有序结构全位错会分解成 4 个部分位错 b1, 

b2, b3 和 b4, 其柏氏矢量的组成为  

 

1 2 3 4

111 111 111 111 111
4 4 4 4

.

                      

   

a a a a
b a

b b b b
 
(3)

 

由此可见, B2 结构柏氏矢量的全位错长度约为 A2 结

构的 2 倍, DO3 结构全位错柏氏矢量的长度约为 A2

结构的 4 倍(图 3)[14]. 

在塑性变形过程中 A2 结构中位错的滑移并不改

变晶体的结构(参见图 4(a)). 但有序结构中部分位错

的滑移会在滑移面上破坏原来原子的有序排列, 并

在扫过区域上形成反相畴界, 使体系能量升高. 这里

增加的能量集中在反相畴界附近(图 3 虚线附近), 称

为反相畴界能. 如(2)式所示 B2 结构中柏氏矢量为 b1

的部分位错, 它滑移后所造成的反相畴界会形成反

相畴界能 γ, 当柏氏矢量为 b2 的另一部分位错滑移后

反相畴界才会消失(参见图 4(b)).  

Fe-Si 合金系 DO3 结构的完整位错中柏氏矢量为

b1 的部分位错在{110}面上滑移后会造成该{110}滑

移面上下 Fe, Si 原子近邻关系的全面改变, 并引入反

相畴界能 γ1; 柏氏矢量为 b2 的部分位错滑移后该

{110}面上下 Fe, Si 原子近邻关系会部分恢复到 DO3

结构状态, 从而造成反相畴界能 γ2; 柏氏矢量为 b3的

部分位错滑移后又会造成该{110}面上下 Fe, Si 原子

近邻关系的全面改变, 并造成反相畴界能 γ1; 柏氏矢

量为 b4 的部分位错滑移后一个完整位错的滑移完成, 

该{110}面上下 Fe, Si 原子近邻关系又恢复到正常的

DO3 结构状态[14]. b1, b3 位错造成{110}面间原子近邻

关系全面变化, 因此相应反相界能 γ1 比较高; 而 b2

位错只改变了{110}面间部分 Fe, Si 原子的近邻关系, 

因此其反相界能 γ2 比较低. 图 4(c)示意性地给出了

DO3 结构中各部分位错滑移与反相畴界能 γ1 和 γ2 的

关系. Fe-Al 合金也有类似的现象.  
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图 4  Fe-Si和Fe-Al合金中不同结构位错组态示意图(以刃

位错为例) 
(a) A2 位错(无反相畴界); (b) B2 位错(1 种反相畴界能 γ); (c) DO3 

位错(2 种反相畴界能 γ1 和 γ2) 

 
如图 1所示, 当温度升高使DO3结构中原子位置

上的概率占位发生变化, 进而使 DO3 结构逐渐转变

成了 B2 结构时, 反相界能 γ2 就会逐渐降低并最终接

近 0. 此时, 图 4(c)所示部分位错中 b1+b2 与 b3+b4 两

对位错构成了两个小的超位错, 他们的移动变得相

互独立. 当温度继续升高使 B2 结构转变成了 A2 结

构时, 反相界能 γ1也接近 0; 图 4(c)所示位错中 b1, b2, 

b3, b4 等部分位错就都变得可以独立移动. 由此可见, 

Fe-Si 合金中不同的结构类型可以明显影响合金的塑

性行为.  

位错滑移是金属材料塑性变形的主要晶体学机

制, 位错滑移的难易程度会对塑性行为造成很大影

响. 体心立方 A2 结构中的位错不易分解成部分位

错、易于交滑移, 因此在变形应力作用下通常会表现

出良好的塑性. B2 结构位错的柏氏矢量比 A2 结构增

加了一倍, 位错能量的升高会降低合金中的位错密

度, 从而降低合金变形初期的塑性变形能力. B2 结构

位错分解成两个部分位错后(图 4(b)), 两个部分位错

需要协调滑移以防止反相畴界的扩张; 而且部分位

错很难束集, 因而会阻碍交滑移. 互相不平行滑移面

上的位错在滑移过程中相遇时会发生复杂的位错交

互作用, 并显著阻碍位错的继续滑移. B2 晶体的位错

结构及其滑移的这些特点使得位错迁移较困难、合金

屈服应力偏高、加工硬化明显[2, 15], 而且大柏氏矢量

位错的塞积和交互作用易于在结构内萌生裂纹, 并

易导致合金断裂、塑性下降. 显然 A2 结构的塑性要

优于 B2 结构.  

DO3 结构位错的柏氏矢量比 B2 结构又增加了一

倍, 会使位错密度和变形初期的塑性变形能力进一

步降低. DO3 结构位错会分解成更为复杂的 4 个部分

位错(图 4(c)); 如上所述, 该结构更容易在塑性变形

过程中萌生裂纹, 造成塑性进一步大幅度下降.  

假如图 4(b)或 4(c)所示的反相畴界能比较低, 结

构的稳定性对反相畴界面积的大小不敏感, 则有序

结构中各分位错可以相对独立的滑移, 并造成大面

积的反相畴界; 这样有序结构的有序度会因位错的

不断滑移而降低. 大量位错持续不断的滑移不仅会

使结构中位错密度升高, 而且会使得有序结构逐渐

趋于转向无序结构; 因此, 塑性变形会降低有序合金

结构的有序度. 此时无序的结构为不稳定的结构, 经

历一定程度冷变形量的有序合金内不仅含有因错密

度升高而造成的储存能, 而且含有无序化过程引起

反相畴界能增加而造成的有序化倾向.  

3  结构有序度变化及其对塑性的影响 

人们熟知, 结构的有序化倾向、复杂的位错组

态、偏低的位错密度等是造成铁基有序固溶体塑性低

下的主要原因[4, 6, 8~10, 14]. 在有序固溶体的塑性变形

过程中虽然位错密度的上升会造成加工硬化, 但变

形引起有序程度的破坏会逐渐降低位错反相畴界区

与非反相畴基体区域能量状态的差异. 这种差异的

减小会降低位错中各部分位错独立滑移的阻力, 有

利于部分位错在相互斥力的作用下作相对独立的滑

移运动, 因此变形反而会提高基体的塑性变形能力, 

即呈软化现象[11, 12]. 冷变形有序固溶体不仅保持一

定的变形储存能, 而且会存在一定的由变形无序化

引起的有序化倾向; 因此在随后的加热退火过程中, 

不仅会发生再结晶行为, 也会产生结构有序化过程. 

由于这种有序化过程的二级转变特征, 它会先于基
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于形核、长大机制的再结晶过程发生[2], 并使基体硬

化. 这种硬化的幅度甚至会超过后续再结晶引起的

软化, 使退火后的整体硬度提高[12]. 由此可见, 一些

铁基有序固溶体会呈现与常规金属相反的变形软化

和退火硬化行为.  

上述分析表明, 可借助降低铁基有序固溶体位

错中部分位错间的反相畴界能使其独立滑移, 或促

进变形基体结构的无序化以明显提高塑性. 在具有

DO3结构的 Fe-Al合金体系中, 可以借助适量 Cr元素

合金化的方式 [4]来显著降低反相畴界能并提高部分

位错的独立滑移能力, 使塑性大幅度提高. 另一方面, 

对高温无序状态的固溶体采用快冷处理可以使其无

序状态尽可能多地保留到低温[3], 进而获得良好的室

温塑性[12]. 在具有 DO3 结构的 Fe-Al 和 Fe-Si 系合金

中, 从高温到低温存在由A2无序到B2有序再到DO3

有序的结构转变(图 1), 因此通常需采用热轧、温轧、

冷轧的序列变形工艺以制备相应的超薄板[12]. 根据

上述的分析与讨论可以看出, 热轧加热应在 A2 无序

区进行, 热轧变形除了完成主要变形加工外, 应在轧

后尽可能快速冷却, 以尽可能多地保持无序结构. 随

后, 含有较多无序结构的热轧板在 B2 温度区进行温

轧. 在该温度区内尽管会形成 B2 有序结构, 但位错

滑移也会不断破坏 B2 结构; 温轧后快冷仍可以尽可

能多地保留无序结构. 对温轧板作室温冷轧时, 其较

多的无序结构可以保证较好的初始室温塑性. 同时, 

室温冷轧会继续增强结构的无序化程度, 低温也不

会造成固溶体有序化转变, 因此为超薄板的制备提

供了条件. 由此可见, 对于存在固态有序转变的铁基

固溶体仍可采用传统的加工方式作大幅度的塑性变

形加工[11, 12]. 完成塑性加工后可采用热处理的方法

获得所需的有序结构.  

除了铁基有序合金, 在 Al 基、Co 基、Cr 基、

Cu 基、Mn 基、Mo 基、Ni 基、Ta 基等许多合金体 

表 1  非铁基二元合金体系内高温无序低温有序固态转变

一些实例 

Binary alloy 
Disordered structure 
at high temperature 

Ordered structure 
at low temperature 

Al-Ti A3 D019 

Co-Cr A2 D8b 

Co-Pt A1 LI0 

Cr-Pt A1 LI2 

Cu-Pd A1 LI2 

Cu-Pt A1 LI2 

Cu-Zn A2 B2 

Mn-Pt A1 LI2 

Mo-Pt A1 orthorhombic MoPt2 

Ni-Pt A1 LI0 

Ni-Pt A1 LI2 

Ni-V A1 tetragonal Ni8V 

Ta-V A2 C15 

 
系中都存在高温无序至低温有序的二级固态转变 , 

表 1列出一些实例[16]. 对其中以金属键性为主的合金

体系, 也可以尝试采用上述方法明显提高相关有序

固溶体的塑性变形和成型能力.  

4  结语 

一些高温无序、低温有序的铁基固溶体中复杂的

位错结构以及塑性变形引起的结构无序化过程会造

成其变形软化和退火硬化现象. 采用合金化的方式

可以借助其降低反相畴界能的作用提高部分位错独

立滑移能力和基体塑性. 将固溶体高温的无序状态

尽可能保留到低温是获得铁基有序固溶体低温塑性

的重要手段; 因此在高温加工过程完成后需要采用

速冷却方式, 以使高温无序相及塑性变形引起的无

序化状态尽可能多地保留到室温, 进而获得良好的

室温塑性. 利用这一原理也可以尝试提高其他金属

基有序固溶体的低温塑性变形能力. 
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