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摘要：NiTi形状记忆合金应用于牙齿正畸弓丝、心血管支架、流体阀门等场景时受应力与化学腐蚀的双重作用，导致合金

出现一定程度的氢脆并影响构件的可靠性与安全性。本文围绕 NiTi 合金中的氢效应问题，综述氢在 NiTi 合金中的占

位、存在状态与扩散行为。总结 NiTi 合金中氢的含量、状态、分布和扩散系数的表征方法，介绍氢对 NiTi 合金马氏体相

变、阻尼行为的影响，重点讨论 NiTi 合金的氢脆行为、氢脆影响因素及氢脆机制，并总结用于避免或延迟 NiTi 合金氢脆

发生的措施与方法。最后，提出氢在 NiTi合金各相中的扩散行为研究、氢分布的可视化表征以及氢-马氏体相变相互作

用等研究方向，以期为 NiTi形状记忆合金的研究人员提供有益参考。

关键词：NiTi合金；形状记忆合金；马氏体相变；氢效应；氢脆

doi： 10. 11868/j. issn. 1001-4381. 2023. 000748
中图分类号： TG174. 1  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2024）05-0057-10

Abstract：NiTi shape memory alloys are commonly subjected to mechanical stress and chemical corrosion 
challenges when used in orthodontic arch wires， cardiovascular stents， and fluid valve actuators.  This 
exposure leads to hydrogen embrittlement to a certain degree， consequently affecting the reliability and 
safety of NiTi components. Focusing on the hydrogen effect in NiTi alloys， the location of hydrogen 
atoms， various states and diffusion behavior were reviewed in this paper.  Methods to characterize hydrogen 
content， states， distributions and diffusivity were also summarized.  The effects of hydrogen on the 
martensitic transformation and damping behavior of NiTi shape memory alloys were also introduced.  
Furthermore， hydrogen embrittlement behavior， influencing factors and mechanisms in NiTi alloys were 
discussed in this paper.  Strategies to prevent or delay the hydrogen effect on NiTi shape memory alloys were 
also summarized.  Finally， research directions， including diffusion behavior in each phase of NiTi alloys， 
visual characterization methods of hydrogen distribution， and hydrogen-martensitic transformation 
interaction were proposed in this paper， aiming to provide valuable insights and reference points for 
researchers studying NiTi shape memory alloys.
Key words：NiTi alloy；shape memory alloy；martensitic transformation；hydrogen effect；hydrogen 
embrittlement
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形状记忆合金（shape memory alloys，SMAs）是集

结构与功能于一体的金属智能材料，它具有独特的形

状记忆效应、超弹性以及高阻尼特性，在执行器件、医

疗器械及防振降噪等领域都有广泛应用［1-3］。形状记

忆合金丰富的功能特性源于外场作用下合金可逆的

热弹性马氏体相变。常见的形状记忆合金体系有

NiTi 基、Cu 基与 Fe 基形状记忆合金，其中 NiTi 基形

状记忆合金可回复应变高（≈8%）、生物相容性优异、

循环稳定性与热加工性良好，是目前应用最为广泛的

形状记忆合金［4］。

NiTi 形状记忆合金的一些服役环境为富氢环境。

例如，口腔正畸用 NiTi超弹性丝材在使用几个月后有

时会出现断裂的现象，即实际使用寿命远小于其设计

使用寿命。这是因为口腔中的氢离子被吸收到 NiTi
正畸丝中，导致其超弹性退化和脆化，从而发生延迟

断裂［5］。此外，NiTi 形状记忆合金在应用于心血管支

架、蒸汽阀门、热水器阀门等富氢环境时，也存在氢致

功能性降低的风险［3，6-10］。因此，理解氢对 NiTi形状记

忆合金马氏体相变及相关功能特性的影响对于提升

合金的服役可靠性与安全性具有重要意义。为给相

关研究人员提供参考，本文对 NiTi合金中氢的存在状

态、扩散行为与表征方法，氢对马氏体相变与阻尼行

为的影响进行总结，重点讨论 NiTi 合金中的氢脆行

为、氢脆影响因素与氢脆机制。

1　氢在 NiTi合金中的存在形式与扩散行为

氢在 NiTi合金中的状态包括固溶氢、氢化物以及

存在于位错、晶界、孪晶界、析出相周围的氢等。NiTi
合金的奥氏体相为 B2 相，Holec 等［11］认为固溶氢倾向

于占据 B2 结构 Ti-Ni 合金的正八面体位置。他们采

用第一性原理计算的方法比较氢在两个正八面体以

及正四面体中的形成能，发现氢在两个 Ni为顶点的正

八面体位置时形成能最低。NiTi 合金的马氏体相有

B19′，B19 以及 R 相三种，氢在这三种马氏体中的优先

占据位置目前尚缺乏系统报道。

对充氢样品进行热脱附（TDS）测试可以表征氢

所处的状态，Yokoyama 等［12-15］认为 NiTi 氢化物中的

氢会在较低的温度（室温至 473 K）脱附出来，脱附温

度在 500 K 左右的氢存在于合金氢化物的正八面体位

置，在更高温度（770 K）脱附的氢存在于晶界或者其

他缺陷处，或者与其他氢化物（Ti2Ni 和 TiNi3）的分解

有关。氢所处的状态在马氏体相变后会发生改变，时

效也会导致氢状态的改变。

金属的氢脆行为通常与氢的扩散速率有关，但

NiTi 合金的组成相种类较多，而氢在不同相中的固溶

度与扩散速率会有显著差别。Yokoyama 等［14-16］的实

验表明，NiTi 合金的马氏体比奥氏体能够固溶更多的

氢，这也导致 NiTi超弹性丝材在拉伸到马氏体状态下

充氢更容易出现氢脆的现象。

氢在 NiTi 合金 B2 相中的扩散速率 D 可用 Arrhe⁃
nius关系式表达：

D=D0exp（－E/kBT） （1）
式中：kB是玻尔兹曼常数；T 为温度；Schmidt 等［17］采用

气体充氢的方法测得氢在 B2 相中的扩散激活能：E=
（0. 48±0. 05） eV；扩 散 前 置 因 子 ：D0=4. 7×10－3 
cm2/s。经计算，室温下 Ti50Ni50（原子分数）合金奥氏

体中氢的扩散速率约为 2. 6×10－11 cm2/s。Yokoyama
等［6］采用电化学方法对 Ti49. 3Ni50. 7合金充氢，并测定合

金不同深度处的硬度估算氢含量，得到室温下氢在

NiTi超弹线中的扩散系数约为 9×10－11 cm2/s，这一结

果 与 Schmidt 等［17］测 定 的 氢 的 扩 散 速 率 在 同 一 数

量级。

NiTi 合金马氏体相中的扩散系数还缺乏系统报

道，但 Yokoyama 等［15］对 NiTi 超弹线拉伸到不同的应

变之后再充氢相同的时间后发现，当应变增加到使材

料转变成马氏体态时，氢在样品中的扩散距离明显增

加。NiTi 合金氢的扩散系数还与晶粒尺寸有关。Ba⁃
turin等［18］发现 NiTi 合金晶粒尺寸越小，氢的扩散速

率越大，这与小晶粒合金中晶界多、供氢扩散的通道

更多有关。这也意味着在相同的充氢工艺下，氢能在

更短的时间扩散到细晶粒正畸弓丝的内部。Lotkov
等研究了晶粒尺寸对 NiTi 合金氢脆行为的影响［18］。

发现在充氢相同时间后，亚微米晶样品中的氢含量是

粗晶样品中的 2~3 倍，然而两者都在相近的拉伸应

变条件下发生断裂，表明晶界是容纳氢的重要位置。

2　氢的表征方法

金属中氢的信息主要包括氢的含量、状态、分布

和扩散速率等。氢含量的表征可以采用燃烧法、热脱

附法。燃烧法采用的仪器为氧氮氢元素分析仪，样品

在高纯氦气氛围下熔融，氢气转化成水，氢的含量由

H2O 红外池检测，测试精度在±10% 左右。另外，燃

烧法的基本原理是通过样品与标样之间比较实现的，

因此为了提高氢含量的精度，应该选用与样品氢含量

相近的标样［19］。热脱附法（TDS）通常采用质谱仪对

样品加热过程中脱附的氢气进行测试，质谱仪检测氢

气的原理是将氢气样品通过质谱仪中的离子源进行

电离，使其分子中的氢原子失去电子成为离子，然后
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通过质谱分析器中的磁场，根据氢分子的质量及不同

离子的质量比，分析出样品中氢的含量［13］。热脱附法

既可以表征金属样品中的氢含量，也可以表征氢的状

态，原理为不同状态的氢从样品中脱附出来的温度不

一样。

用 XRD 配合精修的方法能表征出氢的状态与分

布。固溶氢会让合金晶格常数膨胀，氢化物有其特殊

的 XRD 衍射谱［9，20］。对充氢样品不同深度、不同位置

分别进行 XRD 测试，可以得到氢的分布信息。此外，

上 海 交 通 大 学 金 学 军 课 题 组 采 用 三 维 原 子 探 针

（3DAP）研究氢在 QPT 钢中的分布［21-22］，结果表明

3DAP 能够表征出 QPT 钢奥氏体相与马氏体相中碳

含量与氢含量的差异，也能够直观地显示出 ε 碳化物

与基体中氢含量的差异，有助于理解碳化物作为氢陷

阱降低 QPT 钢氢脆敏感性的作用机制。3DAP 方法测

量氢分布的优点在于能够直观地给出氢的分布图像。

缺点在于该方法测得的氢分布的尺度较小（一般为几

十纳米左右），且定量结果存在一定误差。此外应该在

充氢后尽快进行氢测试以避免室温时效过程氢的扩散，

有研究人员提出可以将样品冷冻处理以抑制氢的扩散，

但低温处理会让有些合金发生相变，从而影响氢的分

布。目前采用 3DAP 研究 TiNi形状记忆合金的氢效应

还缺乏报道，但已经有研究人员采用该方法表征 Ti合金

中的氢分布。Takahashi 首先采用 3DAP 研究 Ti 合金

中 TiH 析出相中的氢［23］，证明该方法在 Ti合金中的适

用性。之后，Chang 等［24］、Yan 等［25］研究商业纯 Ti，Ti-
Mo，Ti-Fe等类型 Ti合金中的氢分布，发现氢容易富集

在 α晶界和 α/β相界，且合金化 Mo 能够降低氢的吸收。

鉴于 TiNi合金主要元素与上述报道的相似性，可以合

理地预测该方法能够适用于研究 TiNi合金中的氢。

通过硬度检测也能获得 NiTi 合金中氢的分布信

息［26-27］，该方法的前提是样品中氢含量与硬度成正

比。通过比较不同位置、不同深度处的硬度，可以间

接获得氢分布的信息。肖飞等［28］结合不同深度硬度

法与飞行时间二次离子质谱仪（TOF-SIMS）研究电

化学充氢及室温时效处理对 TiNi 合金氢分布的影响

（图 1），从图 1 可以看出，充氢令 TiNi 合金表层氢含量

提高，表层的氢在时效过程中向样品深处扩散，飞行时

间二次离子质谱仪（TOF-SIMS）能较好地反映样品不

同深度处氢的空间分布，该结果也与硬度法吻合。

氢的扩散系数常用电化学渗透法或氢气渗透法

进行测试。利用电化学方法，在金属薄膜表面施加电

压，使氢透过金属，通过测量电流和氢的通量来计算

扩散系数［29-30］。氢气渗透法是将金属样品置于高压氢

气环境中，通过测量透过金属的氢通量和压差来计算

扩散系数，实际测量过程中，可以通过控制温度和压

力，模拟不同环境条件［17］。

3　氢对 NiTi基形状记忆合金马氏体相变行为

的影响

NiTi 基形状记忆合金通过可逆的热弹性马氏体

图 1　Ti-50. 8（原子分数）Ni合金不同处理后（NC：不充氢；C10：充氢 10 h；C10-A48 h：充氢 10 h 再室温时效 48 h）的硬度与氢分布［28］

（a）维氏显微硬度深度剖面；（b），（c）C10 和 C10-A48 h 样品中氢分布的横截面视图

Fig. 1　Hardness and hydrogen distribution of Ti-50. 8 （atom fraction） Ni alloys subjected to different treatment（NC： non-hydrogenated；
C10： hydrogenated for 10 h； C10-A48 h： hydrogenated for 10 h followed by room-temperature-aging for 48 h）［28］

（a）Vickers microhardness depth profiles；（b），（c）distribution of hydrogen in the cross sections of the C10 and C10-A48 h specimens
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相变实现超弹性与形状记忆效应。氢对 NiTi 合金马

氏体相变行为的影响主要有以下几个方面：一方面，

氢会提高 NiTi 合金应力诱发马氏体相变的临界应力

水平［31-32］，显示出氢对应力诱发马氏体相变的阻碍作

用［33］。氢对应力诱发马氏体相变的阻碍作用与氢的

状态有关。如果氢与 NiTi合金形成氢化物，这种氢化

物通常最先出现在样品表层，而且氢化物的硬度高于

奥氏体 B2 相的硬度［28］，在应力作用下不发生或者只

发生部分马氏体相变［16］。如果合金内部也形成氢化

物，这些氢化物一方面降低可转变相的体积分数，另

一方面作为较硬的析出相对相界具有一定的钉扎作

用。当合金中的氢含量较少且以固溶形式存在时，固

溶氢是否会阻碍相界迁移有待实验验证。从 Fan 等的

内耗实验来看，少量氢甚至能够提高 NiTi合金奥氏体

转变时的相变内耗值［34-35］，表明少量氢不仅不会阻碍

相界运动，甚至还会促进相界作用。此外，Fan 等认为

氢对 NiTi合金马氏体孪晶界的运动有钉扎作用，表现

在氢提高合金去孪生应力水平［35］，但这种孪晶界钉扎

作用在初次加载时比较明显，在热循环后的再次加载

过程中会减弱。左舜贵等［36］也研究了氢对发生 B2-
B19 相变的 Ti-Ni-Cu 形状记忆合金去孪生应力的影

响，发现 Ti-30Ni-20Cu 合金在室温下为 B19 相，掺杂

氢显著提高 B19 相的去孪生应力。氢对 NiTi 合金马

氏体相变的影响另一方面体现在氢会降低超弹性

NiTi 合金的应力平台长度。这种超弹性力学行为可

以采用有限元方法进行模拟，李云飞等［37］基于不可逆

热力学理论框架并假定两个内变量分别表征 NiTi 合
金变形过程中的相变与塑性行为，推导出其相变、塑

性的主控方程，从而构建出 NiTi合金动态加载过程中

的相变 -塑性统一本构模型。该模型能够准确描述

NiTi 合金随着载荷增加而出现的母相弹性、马氏体相

变、马氏体弹性与马氏体塑性流动等不同变形阶段对

于不同应变率动态加载下的应力-应变行为。针对氢

对 NiTi合金超弹性的影响，Letaief 等［38］发展了基于扩

散-力学耦合模型的有限元计算自定义子程序，数值模

拟结果能够较好地模拟氢含量增加导致的 NiTi 应力

平台长度缩短与应力水平升高现象。氢致马氏体稳

定化、氢化物的形成都会导致参与马氏体相变的材料

体积分数降低，从而降低应力平台长度，此外，氢的引

入会使合金晶格常数膨胀，缩小马氏体与奥氏体的晶

格差异［38-39］。

为模拟 NiTi 合金在富氢环境下的超弹性力学行

为，西南交通大学于超等［40-42］构建多尺度扩散-力学耦

合本构模型，该模型考虑与弹性、马氏体相变和氢致

膨胀相关的应变和氢浓度场对马氏体相变的影响，能

够较好地模拟 NiTi 丝材不同长度充氢造成的两步应

力诱发马氏体相变现象。

氢对 NiTi 形状记忆合金热诱发马氏体相变也有

抑制作用，主要表现在氢会降低热诱发马氏体相变的

转变焓［36］，关于该现象目前有几种解释：一是充氢会

导致 NiTi合金表面生成氢致产物，该氢致产物在冷却

或者应力加载下会发生位移型马氏体相变，但在升温

过程中只有少部分能发生逆相变［43］，且表层氢致产物

与心部正常可逆马氏体相变层之间存在非相变层。

表层氢致产物与非相变层都会降低热诱发马氏体相

变的转变焓。二是氢会使 B2 相与 B19′马氏体相之间

的结构差异变小，两相结构差异的降低也导致转变焓

的降低［11］。

氢 对 NiTi 基 形 状 记 忆 合 金 马 氏 体 相 变 温 度

（MTT）也有一定的影响，但不同文献对这种影响的报

道并不一致。Damiani 等［44］发现电化学充氢对 Ti-Ni-
Cu 合金 MTT 的影响不明显，本课题组通过在含水汽

的环境下将氢引入 Ti-Ni-Cu 合金中，也发现氢对 Ti-
Ni-Cu 合金 MTT 的影响不明显［36］。Mazzolai 等［45］发

现电化学充氢令 Ni30Ti50Cu20 合金的相变温度升高。

与之相反的是，Runciman 等［46］发现电化学充氢会降低

NiTi 合金的 MTT。氢对 NiTi 合金 MTT 影响的报道

差异可能与氢的状态、含量以及分布有关：如果采用

电化学方法充氢，充氢结束后氢含量较高且最初以氢

致产物的形式存在于样品表层，该氢致产物冷却变成

马氏体相后相比于 B19′相具有更高的热稳定性，需要

加热到更高的温度才能发生少部分逆相变，因此在热

分析时表现出相变温度的升高［43］。随着室温时效时

间的延长，氢致产物发生分解并导致氢向样品心部扩

散，这些氢或固溶、或聚集于位错等缺陷处，起到钉扎

相界的作用，从而降低合金的相变温度。总之，氢对

MTT 的影响受多种因素的影响，有待进一步研究。

NiTi 形状记忆合金的高温奥氏体相为体心立方

有序结构的 B2 相，受时效析出、合金化的影响，NiTi
基形状记忆合金可以经历 B2-B19′，B2-R-B19′以及

B2-B19-B19′三种马氏体相变路径［47-49］。氢对不同相

变路径所起的作用不一样。氢对 B2-B19′以及 R-
B19′相变的抑制作用强于对 B2-R 相变的抑制作用，

这种相变抑制作用主要体现在降低转变焓与 MTT 两

方面［50］。Kuběnová 等［51］将 Ti49. 1Ni50. 9合金置于氢气环

境中退火，发现氢导致 B2-B19′以及 R-B19′相变峰降

低甚至完全消失，但是对 B2-R 相变影响不大。Ohba
等［50］发现氢会导致 Ti50Ni50合金出现多步相变，对氢分

布的分析表明大部分氢位于合金晶界或者马氏体变

体界面。目前关于 NiTi 形状记忆合金中多步相变的
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认识普遍认为是合金中成分、结构的不均匀性导致，

如晶界与晶内不同的析出行为，Nishida 等［47，49，52］用原

位扫描电镜观察 NiTi 合金中不同区域的析出与相变

情况，有力地证明合金中大尺度的结构不均匀性是导

致合金多步相变的根源。而关于氢导致的多步相变

行为，可能的原因是晶界与晶内氢含量存在差异，从

而导致合金大尺度结构不均匀性。值得注意的是，

Ohba 等［50］采 用 的 合 金 成 分 是 Ti50Ni50，而 Kuběnová
等［51］也研究过氢气下热处理对 Ti49. 1Ni50. 9 合金相变行

为的影响，发现氢气环境下的热处理对 Ni4Ti3 析出物

的分布没有太大的影响，与氢致多步相变行为相反的

是，Kuběnová 等发现氢气处理让合金的多步相变序列

变少。由此可见，氢对 NiTi基形状记忆合金相变路径

的影响非常复杂，与氢含量、氢的状态都有关系。

4　氢对 NiTi基形状记合金阻尼性能的影响

氢对 NiTi 基形状记合金阻尼性能的影响研究主

要集中在与氢相关的内耗峰方面。Biscarini 等［53］最早

在 Ni50. 8Ti49. 2 合金中 250 K 附近观察到一个弛豫型内

耗峰，认为是合金或者氢化物中的间隙氢原子在应力

下的重取向导致（Snoek 机制），并提出可以利用该内

耗峰提高合金的阻尼性能。Sakaguchi 等［54-55］发现该

内耗峰的宽度比单一点缺陷导致的内耗峰宽，并提出

氢与位错相互作用的 Snoek-Koester 机制。Fan 等发

现这一内耗峰的强度随热循环次数的增加而降低，该

特征与 Snoek-Koester 机制矛盾［34］。因为热循环次数

的 增 加 会 导 致 合 金 位 错 密 度 的 上 升 ，按 照 Snoek-
Koester 机制，位错密度上升应该导致该内耗峰增强。

之后，他们通过实验证实氢与孪晶界是该内耗峰的两

个必要因素［34-35］。在含氢的 Ti50Ni50合金中可在 250 K
左右观察到弛豫型内耗峰，但去氢处理后，该内耗峰

消失。氢与孪晶界相互作用内耗峰（PTWH）与马氏体以

及孪晶类型有关，在 Ni-Ti 基形状记忆合金中，R 相的

PTWH 峰强度要远高于 B19 以及 B19′马氏体中的 PTWH

峰强［56-58］，这是由于 R 相中孪晶的孪生剪切值较小，意

味着 R 相中的孪晶界更容易迁动。

5　NiTi形状记忆合金的氢脆行为

5. 1　NiTi合金氢脆行为的表现

NiTi 合金在含氢的空气中拉伸并不会让合金明

显变脆，Zhu 等［59］认为这与合金中氢的传输速度很慢

或者合金中有很多的氢陷阱有关。但是如果浸泡在

体液或者含氟离子的溶液中时，合金会出现氢脆行

为［26］。应用于口腔正畸弓丝时，NiTi超弹性丝材会给

牙齿提供一个恒定的紧箍力，在这种应力与腐蚀环境

的双重作用下，NiTi 丝材会出现延迟性断裂［12］。Yo⁃
koyama 等模拟 NiTi 超弹性丝材在充氢状态下的延迟

性断裂行为，发现丝材所受的外部载荷越大，合金发

生延迟断裂的时间越早［12］。此外，当外加应力水平高

于临界马氏体应力时，随应力水平的升高，延迟断裂

的时间快速降低，低于临界马氏体应力水平时，延迟

断裂的时间随应力的增加只是缓慢下降。出现这种

现象的原因在于当应力水平高于临界马氏体应力水

平时，处于马氏体状态的材料在相同的充氢条件下会

吸收更多的氢。

左舜贵课题组［60］系统研究充氢时间对 NiTi 丝材

力学行为的影响，发现充氢降低合金的伸长率与断裂

强度。即充氢时间越长或充氢电流越大，合金氢脆越

明显。从断口上来看，充氢时间越长，合金断口韧窝

所占面积越小［60］。此外，对合金进行时效处理能够在

一定程度上降低 NiTi合金的氢脆敏感性，这可能是因

为时效处理使 NiTi合金发生 B2-R-B19′多步相变，导

致合金中的变形机制更多有关。此外，时效引入的

Ni4Ti3相也可能作为氢陷阱降低材料的氢脆敏感性。

5. 2　NiTi形状记忆合金的氢脆影响因素

NiTi 合金中氢脆的影响因素主要有氢含量、组成

相、时效处理、合金元素等。通常而言，Ti-Ni 基形状

记忆合金充氢时间越长，合金中的氢含量越高，合金

氢脆现象也越显著。Yokoyama 等比较了四种不同初

始组成相合金的氢脆敏感性［61］。四种初始组成相的

合金分别为：B2 相合金（A）、B2 相与马氏体相共存的

合金（B）、全马氏体合金（C）、加工硬化的马氏体合金

（D）。研究发现，对于相同的充氢处理，四种初始组成

相合金中吸收的氢含量从高到低依次为 D>C>B>A，

而且断裂总是发生在有马氏体存在的情况下，表明马

氏体比 B2 奥氏体氢脆敏感性强。

室温时效处理对充氢后的 NiTi 合金力学行为也

有较大影响。充氢过程形成的氢化物会在室温时效

过程中分解，同时会由合金表层向内部扩散。 Yo⁃
koyama 等发现室温时效会让 NiTi 超弹性合金拉伸性

能部分恢复［62］。充氢后立即对样品检测发现氢的热

脱附发生在室温到 400 ℃的温度范围内，XRD 检测也

表明此时 NiTi 中的氢主要以氢化物的形式存在于合

金的表层，此时对合金进行拉伸测试时，合金在刚刚

发生马氏体转变时便发生断裂。当对样品在充氢再

室温时效处理后发现，样品在发生应力诱发马氏体相

变阶段或者这一阶段后期才发生断裂，热脱附实验表

明低温段（室温到 200 ℃）的脱附氢含量降低。总之，
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室温时效导致 NiTi合金力学性能的恢复与氢的扩散、

再分布以及氢化物的分解有关。

合金元素对 NiTi 基形状记忆合金的氢脆行为也

有重要的影响。Zhu 等［63］研究了合金化 Fe 对湿气诱

发的（Ni，Fe）Ti合金脆性行为的影响。他们发现加入

超过 9%（原子分数）Fe 导致 NiTi 合金在水中或者含

氢的环境中严重变脆，为此他们分析合金元素对氢扩

散能力的影响，发现加入合金元素 Fe并不是提高氢的

扩散速率，而是降低氢的扩散速率（从无 Fe 样品的约

2×10-14 m2/s 降低到含 10%（原子分数）Fe 样品的约

6×10-16 m2/s）。因此，Zhu 等认为加入 Fe 导致合金强

度改变才是导致 NiTi 合金氢脆敏感性增加的根本原

因 。 Asaoka［64］发 现 轻 微 吸 氢 的 Ti50Ni40Cu10 合 金 比

NiTi 合金的超弹性循环性能更为优异，并认为这是由

于 Ti50Ni40Cu10 合金表面特殊的氧化物层会阻止氢向

合金内部扩散。总之，合金元素会从氢的扩散速率、

合金强度、表面氧化层、几何相容性等多个角度影响

NiTi基形状记忆合金的氢脆敏感性与循环稳定性。

5. 3　NiTi形状记忆合金的氢脆机理

金属中常见的氢脆机理主要有氢化物致脆（metal 
hydride formation）、氢致弱键（hydrogen-enhanced de⁃
cohesion，HEDE）、氢增强局部塑性机理（hydrogen-
enhanced local plasticity，HELP）等［65］。其中 HEDE 理

论认为当氢原子融入某些金属的晶格间隙时，造成原

子间排斥力增加而弱化了原子间作用力。当氢原子

在裂纹尖端静水压力集中区域偏聚时，局部过高的氢

原子浓度会导致裂纹尖端、点阵晶格位置和第二相/
基体界面处的原子键断裂，促进了裂纹的萌生与扩

展，主裂纹因不能钝化而快速失稳断裂。而 HELP 理

论认为氢可以促进金属的位错运动，而氢聚集在裂纹

尖端，因此在裂纹尖端会形成一个局部的塑性变形区

域。在同一种金属中，往往是多种氢脆机制的协同作

用导致金属出现氢脆［66］。具体到 NiTi合金中，又有以

下几种可能机制：氢化物致脆［67］、应力下氢-马氏体相

变的相互作用［15］以及空位与多孔性结构的形成。

传统的氢化物致脆理论认为：在应力场作用下，

合金中的氢被重新分布，氢被偏聚到应力集中的缺陷

处，在应力作用下，氢首先扩散到金属内部缺陷处并

富集，然后与金属结合并形核长大形成氢化物，脆性

氢化物达到临界尺寸时又在应力作用下开裂并形成

更多缺陷，从而富集更多的氢，上述步骤的重复会导

致裂纹的扩展，最终导致材料发生氢致延迟断裂。对

于 NiTi合金而言，在电化学充氢后合金表层会生成性

能、结构不同于基底的氢致产物层，氢致产物硬度高

于基底，具有正交晶系的长周期堆垛结构［43］，在应力

作用下，氢致产物可以发生位移型的马氏体相变，但

在卸载后很难发生马氏体逆相变。值得注意的是，

NiTi 合金中的氢致产物是在充氢过程中产生的，在应

力作用下，氢是否会重新分布并聚集在缺陷处并在裂

纹尖端形成氢化物仍有待实验验证。

马氏体转变与氢的相互作用也是 NiTi 基形状记

忆合金重要的氢脆机制［16］。Yokoyama 等［16］针对这一

问题设计了一个非常巧妙的实验，他们对 NiTi超弹线

进行应力加载-卸载循环，循环变形分别位于 B2 相的

弹性变形阶段、相变平台阶段以及马氏体弹性变形阶

段，且循环过程保持充氢，然后观察对应样品的热脱

附曲线，研究发现，合金的动态马氏体转变显著提升

了合金吸收的氢，而且通过热脱附实验还观察到氢所

处的状态在应力诱发马氏体转变过程中发生了变化，

马氏体转变令合金低温脱附峰明显增强。Yokoyama
等［16］认为合金在应力诱发马氏体过程中导致的断裂

主要取决于动态马氏体转变过程中氢状态的衍化，而

不是氢的浓度与氢化物本身。研究还发现在循环过

程中，合金的临界马氏体转变应力随循环次数的增加

而降低，而逆转变应力变化不大。

6　提高 NiTi合金抗氢脆能力的措施

金属材料的抗氢脆措施在钢铁材料，尤其是管线

钢中报道较多。主要包括微结构调控、表面处理与阴

极保护三种思路。微结构的调控主要有加入合金化

元素与热处理，以管线钢为例，通过加入 Cu 元素，可以

形成富 Cu 的析出相，这些均匀弥散分布的析出相作为

氢陷阱让氢分布更加均匀。此外，加 Cu 能够提高奥氏

体的体积分数，减小了材料伸长率的损失［68］。通过热

处理也能够调控钢中析出相与奥氏体的体积分数，从

而降低钢的氢效应。在 NiTi合金中，通过时效热处理

可以引入 Ni4Ti3，Ni3Ti 等类型析出相，本课题组比较

了未时效与时效处理 NiTi的拉伸力学行为，发现时效

处理 NiTi 在未充氢以及充氢后强度与伸长率都高于

未时效 NiTi，且时效处理 NiTi在充氢后的强度损失也

要小于未时效 NiTi的强度损失，以上研究表明时效热

处理能够降低 NiTi合金的氢脆敏感性［60］，后续工作将

研究氢分布与 NiTi 变形行为的相关性以澄清时效热

处理降低 NiTi合金氢脆敏感性的机制。

表面处理通常包括冲击强化、电镀等方法。冲击

强化使金属材料表面产生残余压应力并发生塑性变

形，残余应力阻止了氢致裂纹的萌生与扩展，而塑性

变形能够增加氢陷阱的数量，如位错、空位与界面［69］。

电镀也是在钢铁中应用最普遍的一种提高合金抗氢

62



第  52 卷  第  5 期 NiTi形状记忆合金中的氢效应研究进展

脆与腐蚀的表面处理方法，Ni，Zn，Cd，Sn 等都是常用

的电镀镀层，镀 Cd 由于会严重污染环境，目前已经应

用得越来越少。阴极保护通常是将待保护的金属作

为电解池的阴极，将另一个更易腐蚀的金属作为被牺

牲的阳极。对于管线钢，通常将金属连接可调整的外

部直流电源用来提供足够的电流。

对于 NiTi形状记忆合金而言，目前有报道的降低

氢效应的措施有合金设计、预处理与表面涂层等。通

过在 NiTi 中加入合金化元素，形成特殊的第二相，有

助于提高合金抗氢脆能力。熊良银等［70］在 NiTi 合金

中加入 Nb 形成的 bcc-Nb（Ti，Ni）+B2-NiTi共晶相有

利于提高合金的抗氢脆性能。Hashi 等［71］也发现 V，

Ta 等促进共晶相形成元素可以提高 NiTi 合金的抗氢

脆性能。Yokoyama 等［72］发现在酸化的氟化磷酸盐中

加入少量双氧水，可以提高 NiTi 表面的氧化能力，从

而抑制 NiTi 合金的氢脆。此外，对 NiTi 合金充入少

量的氢在不导致合金变脆的情况下能抑制合金的局

部腐蚀［73］，而且室温时效过后依然有这种效果，原因

可能与氢抑制表面氧化层的分解有关。通过在金属

表面涂覆具有抗氢脆性质的表面涂层，以减缓氢的渗

透速度，是钢铁材料最常用的抗氢脆方法，但这方面

研究目前报道较少。在应用于人体植入物或牙齿正

畸弓丝时，要考虑到表面涂层的生物相容性。

7　结束语

NiTi 合金具有优异的形状记忆效应、超弹性与阻

尼特性，在阀门、致动器、心血管支架、阻尼与隔振器

等领域应用广泛，然而 NiTi合金的相变与功能特性易

受氢的影响。目前研究者对 NiTi 合金的氢效应进行

了大量探索：研究了氢在 NiTi 合金中的存在状态、扩

散行为与表征方法；氢对 NiTi形状记忆合金马氏体相

变、阻尼行为的影响；NiTi 合金的氢脆行为、氢脆影响

因素及氢脆机制。但上述研究相比于钢铁中的氢效

应研究仍存在很大不足，要想进一步厘清 NiTi合金中

的氢效应作用机制，从而提升 NiTi合金的服役安全性

与稳定性，需要从以下几方面进行攻关：

（1）氢在 NiTi 合金各个相中的占位与扩散行为。

NiTi 合金有多种相，包括 B2 奥氏体相，马氏体 R 相，

B19 相与 B19′相，以及 Ni4Ti3，Ni3Ti2，Ni3Ti 等析出相。

目前仅有第一性原理计算氢在 B2 相中的占位，氢在其

他相中的占位、扩散路径还缺少理论计算，氢在这些

相中的扩散能力也缺乏实验测量。研究氢在不同马

氏体相以及析出相中的存在状态、固溶度以及扩散行

为对于理解 NiTi合金的氢效应、甚至是开发新型 NiTi

基储氢材料具有重要意义。

（2）氢在 NiTi合金中分布的可视化表征。目前对

于氢在 NiTi合金中分布的可视化表征还很缺乏，需要

采用 3DAP 等直观手段表征氢在 NiTi 合金晶界、相

界、孪晶界、位错、析出相中的偏聚行为，通过这些研

究可以弄清楚哪些缺陷可以作为 NiTi合金的氢陷阱，

从而为设计抗氢脆 NiTi基合金提供指导。

（3）氢与热弹性马氏体相变相互作用的动力学过

程。马氏体相变与氢的相互作用是理解氢对 NiTi 合
金相变行为及其相关功能特性影响的关键，目前研究

限于从宏观循环力学行为的角度研究该问题，缺乏原

子级别的相互作用物理图像。有必要从实验角度直

观地表征循环相变过程、或者循环相变前后氢分布的

演化；从理论上通过分子动力学的方法模拟氢在应力

诱发相变以及去孪生过程中的原子运动，从而从根本

上理解 NiTi合金中的氢效应作用机制，而达到这一目

的需要构建包含氢的 NiTi 基合金分子动力学计算用

势函数。

（4）研究新的降低 NiTi氢脆敏感性的方法。目前

关于降低 NiTi氢脆敏感性的方法报道还较少，未来有

必要从表面处理、合金化设计、热处理调控组织等多

个角度探索降低 NiTi基合金氢脆敏感性的方法。

（5）研究氢与 NiTi 基形状记忆合金相互作用可

能导致新相的结构、物理特性及其相变机制。NiTi
基合金在吸收氢后往往会形成硬化层，不同氢含量、

不同合金化元素 NiTi 基合金的硬化层可能存在某些

物理特性（如热导率、电阻率）以及结构尚未表征清楚

的氢化物，这些氢化物影响 NiTi 基合金的散热、导电

与马氏体相变行为，进而影响形状记忆合金的响应

速度。
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