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摘要    内耗实验发现晶界滞弹性弛豫峰, 是上世纪内耗研究的重要进展之一, 但是晶界弛

豫的微观机制仍然不清楚. 通过弹性应力引起溶质晶界偏聚或贫化实验, 提出晶界滞弹性弛

豫的微观机制是: 弹性张应力引起晶界吸收空位, 压应力引起晶界发射空位, 并引起溶质的

晶界偏聚或贫化. 建立了晶界滞弹性弛豫平衡下的晶界结构方程和成分方程, 以此为基础, 
建立了弛豫过程的晶界偏聚或贫化的动力学方程.  
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应力作用引起材料微观结构的改变, 一直是材

料科学和工程的重要研究领域. 材料在应力作用下

发生位错的滑移、攀移, 交割等, 会引起材料的塑性

变形, 是材料力学性质研究的主要内容. 大量的工程

实践已经证实, 金属结构材料在服役过程中, 即在弹

性应力作用下, 会发生性能退化、脆化、疲劳和蠕变, 
以及无任何疲劳和蠕变先兆的脆性断裂等, 频繁引

起严重的工程事故, 是当今材料科学家和工程师面

临的重大挑战. 材料在低于宏观屈服极限的应力作

用下服役, 既是材料最通常的服役状态, 也是材料发

生性能退化的力学阶段. 因此, 弹性应力作用下多晶

材料会发生怎样的微观结构的变化, 这些变化对材

料力学性能和服役行为有何影响, 是当今材料科学

家面临的重要课题. Ge 于上世纪  40 年代发现晶界滞

弹性弛豫的内耗峰, 即葛峰, 是上世纪关于弹性应力

引起多晶材料微观结构变化研究领域里的主要成就 

之一, 但是关于晶界弛豫的微观机制仍然是不清楚

的[1], 也引起了上世纪  70 年代关于葛峰是否是晶界

滞弹性弛豫峰的争论 [2]. 最近徐庭栋发现 [3~5], 弹性

应力作用下多晶材料发生的主要微观结构变化是 , 
晶界滞弹性弛豫引起晶界发射或吸收空位, 以及伴

随这一过程的溶质非平衡晶界偏聚或贫化. 在此基

础上, 建立了晶界滞弹性弛豫的平衡方程, 和晶界偏

聚和贫化的动力学方程, 系统地和解析地表述了在

弹性应力作用下多晶材料晶界滞弹性弛豫的微观机

制. 本文将综述这方面的内容.  

1  试验现象和逻辑困难 
1981年日本学者Shinoda和Nakamura报告了用俄

歇谱观察应力场作用引起晶界成分改变的著名实验
[6]. 他们先将实验用钢在  773 K 应力状态下时效  1000 
h ,  以使晶界上的溶质达到平衡浓度 .  然后再在 
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同一温度  30 Mpa 张应力作用下时效, 在时效开始阶

段, 磷的晶界浓度急剧增加达到一个极大值, 然后随

应力时效时间延长, 晶界浓度降低, 最后达到无应力

作用下磷的晶界平衡浓度; 他们也将在 773 K无应力

状态下时效  1000 h 样品, 在相同温度  30 MPa 压应力

作用下时效, 磷的晶界浓度先降低(贫化), 达到一个

浓度极小值, 然后随应力时效时间延长浓度增加, 最
后也达到无应力作用下磷的晶界平衡浓度. 如图  1 所

示 . 1996 年 , 美国  Misra 教授对于  2.6Ni-Cr-Mo-V 钢, 
在 883 K 进行 343 MPa的张应力时效, 俄歇谱测量时

效过程中硫晶界成分的变化, 他的结果又一次支持

了Shinoda 和  Nakamura 的上述观察 , 如图  2 所示 [7]. 
Misra的实验证实, 张应力引起硫的晶界偏聚通过进

一步延长应力时效时间会消失, 达到无应力状态下

的晶界平衡浓度[7]. 1996 年, 美国学者Lee和Chiang观
察到在等静压下  Bi 在  ZnO 晶界的贫化. 他们发现在

等静压下, Bi在ZnO晶界的偏聚几乎完全被抑制, Bi
在ZnO 晶界的偏聚和压应力引起的反偏聚是高度可

逆的, 这些结果与  Shinoda和Nakamura的压应力时效

实验结果是一致的[8].  

 

图 1  Shinoda 和Nakamura俄歇谱测量的在 773 K张应力

和压应力时效对钢中磷的晶界成分的影响[6]

 

图 2  Misra俄歇谱测量的 2.6Ni-Cr-Mo-V钢中硫在 883 K
张应力下的晶界偏聚的APR-实验曲线[7]

英国学者  Hondros 和  Seah 在解释  Shinoda 和

Nakamura 的实验结果时遇到了困难 . 他们认为

Shinoda 和  Nakamura 实验发现的晶界偏聚和贫化, 是
磷原子沿晶界扩散引起的, 他们不认为有磷的体扩

散发生[9]. 但是, 没有体扩散发生, 试样中必然同时

有磷的晶界偏聚, 又有磷的晶界贫化. 这样打断断口

俄歇谱观察, 由于断口优先沿磷偏聚(富集)的晶界断

裂, 是不会通过俄歇谱观察到磷的晶界贫化的. 但是

Shinoda 和  Nakamura 以及  Lee 和  Chiang 在压应力的情

况分别用俄歇谱观察到了  P 和Bi的晶界贫化. 同样的

理由, 这些观察也不能象  Misra[7]那样理解为  Herring- 
Nabarro 蠕变和  Coble蠕变效应引起的, 因为在这些蠕

变中, 溶质也被认为是从某些晶界转移到另一些晶

界上的, 富集在晶界上的溶质原子来自其他晶界, 不
是来自基体点阵. 由此可以断定, 在弹性应力引起的

晶界区滞弹性弛豫过程中, 必然有溶质原子参与的, 
晶界和基体之间的体扩散, 这个扩散过程既可以使

溶质原子从基体扩散到晶界上去, 又可以使它们离

开晶界扩散到基体中.  

2  晶界弛豫的微观机制 
Shinoda, Nakamura 以及 Misra 的实验结果都表明, 

弹性应力引起的溶质晶界成分的变化, 也如同热循

环引起的非平衡偏聚一样, 都存在一个临界时间. 对
于弹性张应力作用, 引起晶界溶质浓度的极大值; 对
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于压应力作用, 引起晶界溶质浓度极小值. 徐庭栋通

过对这些实验现象的分析提出了如下基本假设[4,5,10]: 
Shinoda, Nakamura以及Misra的应力时效实验的初始

状态, 是晶界处于无应力作用下的平衡浓度状态. 在
弹性张应力作用下晶界在滞弹性弛豫过程中吸收基

体中的空位, 在空位向晶界扩散的过程中形成空位-
溶质原子复合体, 将过量的溶质原子带到晶界上, 形
成非平衡晶界偏聚. 当晶界达到滞弹性弛豫平衡时, 
晶界吸收了一定量的空位后也会停止吸收, 这意味

着复合体向晶界的扩散流会逐步减弱. 由于晶界上

的过量溶质原子是不稳定的, 会从晶界返回晶内, 使
晶界又回到无应力状态下的平衡浓度. 在复合体和

溶质原子形成的两个方向相反的扩散流相等时, 晶
界溶质浓度达到极大值, 即张应力时效的临界时间. 
对于弹性压应力, 晶界在滞弹性弛豫过程中会向基

体发射空位, 空位-溶质原子复合体将晶界上的溶质

带到基体中, 引起晶界区溶质的非平衡贫化(低于晶

界平衡浓度). 当晶界达到滞弹性弛豫平衡时, 晶界

发射一定量的空位后就会停止发射, 这意味着自晶

界向基体的复合体扩散流会逐步减弱. 由于晶界上

的非平衡贫化是不稳定的, 会被从基体返回的溶质

原子填补, 使晶界又回到平衡浓度. 在两个方向相反

的扩散流相等时, 晶界浓度达到极小值, 即达到压应

力时效的临界时间.  
徐庭栋等人[4,5,10]借用热循环过程中的临界时间

表达式(1)式, 表述弹性应力引起的晶界滞弹性弛豫

过程中晶界溶质偏聚或贫化的临界时间, 只是这里

复合体扩散系数和溶质原子的扩散系数都是应力作

用下的扩散系数:  

 ( ) ( ) ( )2
c c i cln / ,t T R D D D Dδ⎡ ⎤ i⎡ ⎤= −⎣ ⎦ ⎣ ⎦  (1) 

其中Dc 是复合体扩散系数, Di是溶质扩散系数, R是

晶粒半径, δ是扩散常数.  
晶界区应力状态分析. 大角度晶界是只有几个

原子直径厚的区域, 是一个弹性软区, 多晶材料受弹

性应力作用时, 晶界将优先弹性变形[11]. 晶界上原子

的排列是无规则的, 有许多空洞存在[4,10], 因此晶界

上不同位置的原子间距是不同的. 晶界的原子结构

(通常用原子间距来表征)依赖于晶界两旁相邻晶体之

间的取向关系[12]. 晶界和晶界之间的原子结构是很

不相同的, 因为临近晶体之间的取向是随机变化的[13]. 
依据  Mott, von der Merwe 和  Smoluchowaki 的理论, 晶
界的匹配度在同一晶界的不同位置也是不同的, 这
一点也在皂泡筏模型实验中观察到[14]. 晶界区原子

间距的变化, 引起晶界区各处的应力状态的不同. 当
一个外加应力作用到晶界区, 晶界取向相对于外加

应力方向也是变化的, 引起晶界不同位置的受力状

态不同. 这些因素都使得一个外加应力作用时, 晶界

不同位置的应力状态是不同的, 因而使晶界区的所

有原子的间距整体统一变化(晶界两边晶体的整体相

对滑动或迁动)几乎是不可能的. 在外加张应力作用

下, 晶界上的某些位置的应力状态, 可能易于或促使

晶界吸收基体的空位; 而另一些位置的应力状态, 可
能不易于或阻碍晶界吸收空位; 在外加压应力作用

下, 晶界上的某些位置的应力状态, 可能易于或促使

向基体发射空位; 而另一些位置的应力状态, 可能不

易于或阻碍向基体发射空位.  
尺寸因素分析. 实验已经证实晶界区比基体点

阵有较低质量密度. 例如, 观测到的多晶铁的质量密

度, 从普通多晶铁的  7.9 g/cm3, 降至纳米多晶铁的  

6 g/cm3, 主要是由于晶界具有较低的质量密度引起

的. 纳米铁的退火实验结果表明[15]: 纳米铁通过高温

退火, 晶粒长大将晶界消除, 试样的质量密度又增加

至 7.9 g/cm3. 因此, 晶界区具有比基体点阵较大的原

子间距. 空位的体积应该与相邻原子的原子间距有

关, 原子间距越大, 空位体积越大. 因此, 晶界区内

空位的平均体积大于基体点阵中的空位体积.  
假设材料中空位总数目保持不变, 在一个压应

力下, 空位由晶界跑到晶内, 引起晶界体积降低, 晶
内体积增加. 因为晶界区空位的体积大于晶内, 使这

个过程引起材料的总体积(晶界体积加晶内体积)降低. 
张应力作用下的情况正相反, 空位自晶内跑到晶界

区, 晶界区体积增大, 晶粒内部体积降低, 材料总体

积增加. 这就是说, 压应力作用使材料总体积降低, 
张应力作用使材料总体积增加. 显然, 这是一个合理

的结论.  
能量分析. 应力作用下晶界发射或吸收一个空

位, 引起的整个体系的能量变化等于晶界区和晶内

空位体积的差乘上作用应力. 如果压应力作用使晶

界区消灭一个空位, 而不是通过上述转移空位的方
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式降低晶界区的空位, 则引起的能量变化等于晶界

区空位体积乘上作用应力. 一般而言, 前者能量小于

后者. 因此, 晶界在弹性压应力作用下的变形, 将优

先采取发射空位这种低激活能的方式来实现, 不采

取在晶界区内消灭空位这种高激活能的方式. 同样

地, 晶界在张应力作用下的变形, 将优先采取吸收基

体里空位的方式, 而不采取在晶界区创造空位来实

现. 自然界的一切变化总是沿较低(激活)能量的过程

发生的 . 人们应该记住这个事实 , 这正如  Balluffi, 
Chan[16]和  Gleiter[17]所说的, 大量的实验已经表明晶

界作为空位的阱或源吸收和发射空位. 因此, 这样的

建议是合理的: 在弹性压应力作用下晶界变形是通

过发射空位而逐渐地发生, 不是通过晶界区原子间

距瞬间的整体降低. 同样地, 在弹性张应力下, 晶界

变形不是通过晶界区原子间距瞬间的整体增加来实

现, 而是以吸收基体里的空位逐渐发生. 显然, 这种

在应力作用下晶界体积的变化过程需要一定的时间来

实现, 这一点已为晶界滞弹性弛豫实验所证实[18,19].  

3  晶界滞弹性弛豫的平衡方程 

3.1  空位浓度方程 

当多晶体受到外加弹性张应力作用时, 晶界附

近基体中的空位将移入晶界区变为晶界区空位, 使
晶界区的平均原子间距增加. 原子间距的增加使原

子间相互吸引力增加. 当原子间平均吸引力增加到

可以平衡(等于)外加张应力时, 晶界区处于力学平衡

状态, 此时将停止吸收空位. 可见, 对于恒定的外加

张应力, 一定量的空位将被吸收到单位体积的晶界

上. 此情况下Hooke定律依然成立, σn = Egbεn, 其中σn

是垂直于晶界的外加张应力, Egb是晶界区弹性模量, 
εn是由应力σn引起的晶界区的应变, 则晶界上的弹性

应变能可由下式给出 

 ( )2
0 g2W K Eσ= b ,

,

b

 (2) 

由于晶界法线方向相对于外加应力方向随机分布 , 
引进了系数K0统计地表征晶界法线方向相对于外加

应力方向的随机分布.  
在弹性张应力作用下晶界吸收空位的过程是一

个绝热过程, 即在这个过程中晶界既没有损失也没

有获得热量, 晶界与基体之间无热交换发生. 热力学

第一定律告诉我们, 这一过程只有外力做功引起了

体系内能的改变, 无熵变发生, 即 
  (3) d 0T S =

这里 dS 是熵变. T 是温度. 因此, 单位晶界体积内能

的改变ΔU 等于外力对单位体积晶界所作的功  

  (4) 2
0 g(1/ 2) / .U K EσΔ =

晶界内能的改变是由于晶界吸收空位引起晶界

空位浓度增加. 假设单位体积的晶界吸收了  n  个空位

(即晶界内单位体积空位增加的数目), Fv是在晶界区

空位形成能量, 因此有  

 v ,U nFΔ =  (5) 

  (6) ( )2
v 0 gb/ 2 ,nF K Eσ=

 即:  (7) (2
0 gb/ 2 .n K E Fσ= )v

实际上, (1/2)K0σ2/EFv是外加张应力σ引起的晶界区

空位浓度的增加. 因此, 张应力引起的晶界空位浓度

增加可表示为 

 ( ) ( ) ( )2
0 vv v 0 2 ,C C K EFσ σ σ σ= == +  (8) 

其中 , Cv(σ =0)是无应力作用时晶界空位平衡浓度 , 
Cv(σ =σ )是张应力σ引起的晶界区最大空位浓度, 亦即

晶界区处于力学平衡状态下的空位浓度[20].  
同样, 一个压应力作用, 晶界区的一些空位移出

晶界区变成基体的空位, 使晶界区内的平均原子间

距减小. 随着原子间距的减小, 平均原子间排斥力增

加. 对于一个恒定的外加压应力, 一个确定的平均原

子间排斥力必然被达到, 它平衡了(等于)外加压应力, 
此时晶界区处于力学平衡状态, 停止发射空位. 因此, 
一个确定数目的空位将从单位体积晶界区发射出去[4,5]. 
压应力σc 引起的晶界非平衡空位浓度C’

v(σ =σ )的表达

式可用类似方法表示为:  

 
( ) ( ) ( )

v

' 2
0 vv 0 2 .C C K EF

σ σ σ σ
= == −  (9) 

(9)式表明在外加压应力作用下, 晶界达到滞弹性弛

豫平衡时的空位浓度 . 显然 , 这是英国材料学家

Smallman在文献[21]中总结的 5 种之外的、第 6 种在固

体中产生和消除非平衡空位的基本物理过程. 这 5 种

过程是淬火、塑性变形、高能粒子辐照, 偏离分子式
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配比的金属间化合物和氧化等.  

3.2  溶质浓度方程 

基体内的空位、溶质原子以及两者组成的复合体

之间处于热力学平衡状态. 因此, 张应力作用使晶界

附近空位浓度的降低引起复合体分解成空位和溶质

原子, 这引起晶界附近复合体浓度的降低, 结果在晶

界和晶内之间产生一个复合体浓度梯度, 此梯度驱

动复合体由晶内扩散到晶界处,引起超过平衡晶界浓

度的溶质富集在晶界上, 形成非平衡晶界偏聚. 相反

地, 压应力会引起晶界附近空位浓度增加, 进而导致

复合体浓度增加, 从而引起与张应力作用相反的复

合体浓度梯度, 导致复合体自晶界区扩散到晶内, 发
生与张应力作用相反的扩散过程, 引起溶质非平衡

晶界贫化.  
我们假设: 1) 统计地讲, 一个复合体是由一个

空位和一个溶质原子组成的; 2) 实验和理论计算都

表明, 复合体的扩散速率一般要高于单个溶质原子

的扩散速率 2 或 3 个数量级[22]. 因此, 应力引起的溶

质晶界偏聚或贫化, 几乎完全是由复合体向晶界或

离开晶界的扩散引起的. 在这两个假设的前提下, 张
应力引起的溶质最大非平衡晶界偏聚浓度Cb(σ =σ )的

表达式可由(8)式获得:  

 ( ) ( ) ( )2
0b b 0 2C C K EFσ σ σ σ= == + v ,  (10) 

其中  Cb(σ =0)是无应力状态下溶质晶界平衡浓度. (10)
式表明, 在外加张应力作用下, 晶界达到滞弹性弛豫

平衡时的晶界溶质浓度. 同样地, 压应力引起的溶质

最大非平衡晶界贫化程度的表达式可由(9)式获得:   

 ( ) ( ) ( )2
0b b 0 2C C K EFσ σ σ σ= == − v .  (11) 

(11)式表明, 在外加压应力作用下, 晶界达到滞弹性

弛豫平衡时的晶界溶质浓度.  
为了从实验上证实上述物理过程的存在, 徐庭栋

等人[20]根据  Misra 的实验结果, 用力学平衡方程(10)式
计算了晶界区弹性模量. Misra[7]已经实验测量出在张应

力σ  = 3.43 × 108 Pa作用下, 硫在2.6Ni-Cr-Mo-V钢在 883 
K 的非平衡晶界偏聚浓度差值是 Cb(σ =σ) − Cb(σ =0) = 0.20 
(原子分数)(见图 2). Simonen[23]对于辐照引起的奥氏

体不锈合金的晶界偏聚, 估算了点缺陷动力学参数, 

他们的结果是, 晶界区空位形成能是 1.5 eV. Chisholm 

等[24]用原子分辨水平上  Z 衬度扫描透射电子显微镜, 
研究了选区内硅晶界电子束损伤形核, 其结果通过

原子模拟得到晶界上单空位, 双空位, 多空位链以及

它们的各种组合的形成能在 0.8 至 1.8 eV之间. 因此, 
这里取Fv = 1.5 eV; 反映晶界法线方向相对于外加应

力方向的随机分布的系数取作  K0 = cos45o
 = 0.707. 将

上述数据代入(10)式, 得到晶界区弹性模量是Egb = 

2.03 × 107 Pa[20].  
迄今为止还没有多晶材料晶界区弹性模量的实

验数据. Kluge等[25]根据局部应力-应变关系, 提出了

计算晶界区局部弹性模量的理论公式, 并对  Au 理想

无缺陷双晶(an ideal defect-free bi-crystal), 用原子嵌

入势(embedded-atom potential), 模拟了(001)扭转晶

界的弹性常数C11, C12, C13, C33, C44, C66. Kluge 等人

承认, 他们是用一个极简单的模型, 在绝对零度下, 
模拟无缺陷双晶的理想晶界. 实际晶界包含着点缺

陷、缺陷集团和空洞等. 这些缺陷对晶界区的弹性性

质有重要影响. 因此, 他们自己也认为, 他们的结果

不能直接代表实际晶界. 比较发现徐庭栋等人[20]测

量的晶界滞弹性模量Egb的数值, 小于Kluge 等人理

论计算的各弹性常数C11, C12, C13, C33, C66和C44, 比
最低的弹性模量C44小一个数量级. 考虑到晶界区原

子排列与基体点阵的差别,以及晶界区缺陷的存在, 
可以认为用(10)式计算的晶界区弹性模量能正确地反

映晶界区的弹性性质, 说明本模型假定的晶界、空

位、溶质原子之间交互作用的物理过程的确存在, 描
述这些物理过程的解析关系式是正确有效的, 给出

了实验测量晶界区弹性模量的迄今为止唯一的方法.  

4  滞弹性弛豫的动力学方程 
Shinoda, Nakamura 以及 Misra 报告的结果, 都通

过实验测量描述了晶界在滞弹性弛豫过程中, 溶质

晶界偏聚或贫化的动力学过程. 理论的发展必须能

定量地表述这些动力学过程.  

4.1  偏聚动力学方程 

晶界区力学平衡方程(10)式的建立, 不仅定量地

描述了在弹性张应力作用下晶界、空位、溶质原子之

间的交互作用, 也能够给出偏聚方程的边界条件, 用
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英国数学家  Carlslaw 和  Jaeger 于  1947 年处理固体热传

导方程提出的数学方法, 和高斯松弛分析[26]解偏聚

方程, 获得弹性张应力引起的溶质非平衡晶界偏聚

动力学方程[10,27]. 对于偏聚阶段, 即张应力时效时间

短于临界时间, 获得 

 
( ) ( ) ( )

( ) ( )

b b( 0) b b 0

2 2 1/ 2
1

   /

1 exp erfc .4 / 2 /i

C C C Ct

Dt a d a dDt

σ σ σ σ= = =

+

− −⎡ ⎤ ⎡⎣⎣ ⎦

1i+

⎤⎦
⎡ ⎤= − ⋅ ⎣ ⎦  (12)

 

对于反偏聚阶段, 即张应力时效时间长于临界时间, 
获得 

( ) ( )

( ){ }
b g b c g

i ci c

   /

erf erf 2.16 ( )16

C C C t Ct

d D t td D t t

− ⎡ ⎤−⎡ ⎤⎣ ⎦ ⎣ ⎦

⎡ ⎤ ⎡ ⎤= − − −− ⎣ ⎦⎣ ⎦
(13) 

关系式(12)和(13)式解析地描述了在张应力作用下, 
溶质的晶界偏聚浓度  Cb(t)随应力时效时间的变化 , 
即弹性张应力引起的非平衡晶界偏聚动力学方程.  

徐庭栋等人 [4,5]根据  Shinoda 和  Nakamura 的实验

条件, 用(12)和(13)式计算和模拟了  Shinoda 和  Naka-  
mura 的实验结果, 获得很好的一致, 结果如图  3. 模
拟结果表明, 偏聚过程中空位-磷复合体扩散系数是

3.14 × 10−14 m2·s−1, 反偏聚过程中磷原子的扩散系数

是 7.59 × 10−23 m2·s−1. 比较模拟得到的空位－磷复合

体扩散系数, 与文献[28]报告的空位－磷复合体在无

应力作用下的扩散系数 9.0 × 10−17 m2·s−1, 可以发现

张应力作用使空位-磷复合体的扩散系数增加  3 个数

量级; 比较磷原子在无应力作用情况下的扩散系数  

7.4 ×10−20 m2·s−1[29], 可以发现张应力使磷原子在反偏 

 

图 3  在 773 K张应力时效磷晶界偏聚的APR曲线[6](Cb

曲线是用(12)和(13)式模拟APR曲线的结果[4]) 

聚中的扩散系数降低 3 个数量级. 
图 4 中的Cb曲线是Xu[4,5]根据Misra的实验条件, 

用(12)和(13)式模拟的  Misra 的张应力作用下硫偏聚

的实验结果. 通过计算和模拟, 可以求得在张应力作

用下硫原子-空位复合体在钢中的扩散系数是  2.06 × 

10−12 m2·s−1, 张应力作用下硫原子的扩散系数是 18.6 × 

10−23 m2·s−1. 模拟结果表明, 张应力作用下的复合体

的扩散系数 2.06 × 10−12 m2·s−1, 比无应力作用的复合

体扩散系数  1.35 × 10−15 m2·s−1[30]大 3 个数量级. 张应

力作用下硫原子的扩散系数 1.86 × 10−22 m2·s−1, 比无

应力作用下硫的扩散系数 1.24 × 10−17 m2·s−1[30]小 5
个数量级.  

 

图 4  Misra俄歇谱测量的 2.6Ni-Cr-Mo-V钢中硫在 883 K
张应力下的晶界偏聚的 APR 实验曲线[7](图中硫的晶界

浓度Cb曲线是用方程(12)和(13)式模拟的APR实验曲线 
的结果[4]) 

空位和溶质原子形成复合体向晶界扩散引起非

平衡晶界偏聚是材料学界普遍采用的一个假设, 但
至今没有实验上的证实. 从模拟结果可以看出, 向晶

界扩散的扩散系数是  2.06×10−12 m2·s−1, 向晶内扩散

的扩散系数是 18.6 × 10−23 m2·s−1. 两者相差 10 个数

量级. 扩散速率上这样巨大的差别表明, 两个扩散过

程是由不同的扩散体参与的. 但两者都只引起晶界

硫浓度的改变,这又说明两个扩散体都只与硫原子相

关. 这就最确凿地证实了应力时效过程中空位-硫原子

复合体向晶界扩散, 单个硫原子自晶界向晶内扩散, 从
而首次实验证实了非平衡晶界偏聚的复合体扩散机制.  

4.2  贫化动力学方程 

同样地, 晶界区力学平衡方程(11)式的建立, 也

1372 



 
 
 

 
中国科学 E 辑: 技术科学   2009 年 第 39 卷 第 8 期 

 

 

能够给出贫化方程的边界条件, 根据弹性应力引起

溶质晶界偏聚过程和贫化过程的物理对称性 , 用
Gauss 求解法和 Carlslaw 和 Jaeger 提出的数学方法解

扩散方程, 建立起压应力引起溶质非平衡晶界贫化

动力学方程. 对于贫化阶段, 即压应力时效时间短于

临界时间, 有 

 
( )( ) ( )( )

{ }
b g b g0/

erf erf 2.16 16

C C C Ct

d Dt d Dt

σ =− −

⎡ ⎤ ⎡ ⎤= − −⎣ ⎦ ⎣ ⎦  (14)
 

对于反贫化阶段, 即压应力时效时间长于临界时间, 
有:  

( ) ( )( )
( ) ( ) ( ){

( ) ( ) }

'
b b

2
c0 1

1/ 2
c 1

  

1 exp 42

 erfc .2(

v i

i

C Ct

D t tK EF d

D t t d

σ σ

σ

α

=

+

+

−

⎡= − −⎣ ⎦

⎡ ⎤⋅ −⎣ ⎦

2 2α ⎤

 (15)

 

(14)和(15)式解析地表述了材料在弹性压应力时效过

程中, 晶界贫化程度随应力时效时间地变化规律.  
图  5 是徐庭栋根据  Shinoda 和  Nakamura 的实验条

件 , 用(14)和(15)计算和模拟了  Shinoda 和  Nakamura
的压应力时效实验结果. 结果表明, 在压应力作用下

复合体的扩散系数接近于  Dp-v = 2.7 × 10−20 m2·s−1, 磷
原子的扩散系数接近于  Dp = 1.06 × 10−14 m2·s−1. 比较

无应力作用下钢中空位－磷复合体扩散系数 9.0 × 

10−17 m2·s−1[28], 可以发现空位-磷复合体的扩散系数

在压应力作用下降低了  3 个数量级, 而相反地, 磷原

子的扩散系数从无应力作用下的 7.4 ×  10−20 m2·s−1[29]

增加至压应力作用下的 1.06 × 10−14 m2·s−1, 增加大约

6 个数量级.  

 
图 5  在 773 K 压应力时效磷的晶界贫化APR实验曲线及

其用方程(14)和(15)式的计算机模拟结果[5]

比较溶质原子或复合体扩散系数在压应力和张

应力作用下的变化是有趣的. 在 30 MPa张应力作用

下 , 钢中空位 -磷原子复合体的扩散系数是  3.14 × 

10−14 m2·s−1, 比无应力作用的空位-磷原子复合体的扩

散系数 9.0 × 10−17 m2·s−1高 3个数量级. 可是相反的, 钢
中磷原子的扩散系数, 从无应力状态的 7.4 × 10−20 m2·s−1

降低至张应力作用下的 7.59 × 10−23 m2·s−1. 张应力使

之降低  3 个数量级. 因此可以得出结论, 作用张应力

将使复合体的扩散系数增加, 使溶质原子的扩散系

数降低; 相反的, 作用压应力将使复合体的扩散系数

降低, 使溶质原子的扩散系数增加.  
空位-磷原子复合体可以看作是晶体点阵中处于

张应力状态的单元, 点阵中处于间隙位置的磷原子

可以看作是处于压应力状态的单元. 当复合体在张

应力场中从点阵的 A 位置移至 A′ 位置时, A′ 位置的

应力状态比在压应力场和无应力的情况更接近于复

合体的应力状态, 因此复合体在张应力场中更易于

移动到 A′ 位置. 当处于间隙位置的溶质原子在一个

压应力场中从 A 位置移至 A′ 位置时, A′ 位置的应力

状态比在张应力场和无应力的情况更接近于溶质原

子的应力状态, 因此溶质原子在压应力场中更易于

移动到 A′ 位置. 这就是张应力增加复合体的扩散速

率, 降低溶质原子的扩散速率, 压应力降低复合体的

扩散速率, 增加溶质原子的扩散速率的原因.  

5  结束语 
晶界滞弹性弛豫一直是材料力学性质研究的一

个重要问题, 以往这个问题主要是通过内耗方法来

研究. 本文从弹性应力引起晶界成分变化的实验现

象入手, 最确切地证实了晶界滞弹性弛豫的存在, 提
出了晶界滞弹性弛豫的微观机制, 并且建立了相应

的弛豫平衡方程和动力学方程, 解析的表述了晶界

滞弹性弛豫过程, 开辟了弹性应力作用下材料力学

性质研究的一个新方向.  
本文建立的描述晶界滞弹性弛豫的一系列解析

关系式, 能通过计算模拟实验数据, 从实验上获得原

来无法实验测量的物理参数, 如复合体扩散系数和

晶界区弹性模量等, 并获得一些新认识、新概念, 比
如晶界偏聚的复合体扩散机制, 应力对复合体和溶

质原子扩散速率的影响等.  
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大量的工程实践已经表明, 金属结构材料在服

役条件下, 即在弹性应力作用下, 会发生性能的退

化、脆化和延迟断裂等. 是什么微观结构的变化引起

材料服役性能的这些变化呢? 本文表明, 金属材料

在弹性应力作用下, 在晶界滞弹性弛豫过程中, 由于

晶界、空位和溶质(杂质)原子的交互作用, 晶界会发

射或吸收空位, 引发溶质的晶界偏聚或贫化. 金属结

构材料在服役条件下微观结构的这些变化, 应该是

引起材料服役性能退化的主要原因. 这是下一步应

该进一步研究的课题.  
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