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摘　 要: 金属热加工通过相变决定材料最终组织和性能ꎮ 随非平衡技术快速发展ꎬ 热加工工艺趋于极端化和多样化ꎬ 控制相

变的热力学与动力学机制从简单近平衡条件下的相对独立转变为复杂远平衡条件下的高度关联ꎮ 基于热 / 动力学独立处理的传

统理论已无法应对上述相变涉及的机理描述、 组织预测和过程控制ꎮ 这已然成为高端制造业迫切需要解决的关键问题ꎬ 也给

金属材料非平衡相变研究带来了挑战和机遇ꎮ 针对纯 Ｆｅ 沿 Ｂａｉｎ 路径的马氏体切变、 低合金钢组织调控中的马氏体相变、 晶

界迁移及晶粒长大热稳定性ꎬ 整理出热力学驱动力和动力学能垒的定量关联ꎬ 进而演绎并提出热 / 动力学相关性ꎮ 旨在探讨相

变热力学和动力学间的固有规律ꎬ 以指导典型工业用合金的微观组织设计ꎮ
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1　 前　 言

所谓相变ꎬ 是指在一定驱动力下通过原子结构的重

组而降低系统 Ｇｉｂｂｓ 能的过程ꎮ 根据转变速率和转变分

数对温度和时间的依赖性ꎬ 自然界中的大多数相变被划

分为切变型马氏体相变和扩散型形核 /生长类相变[１] ꎮ 金

属材料成形中两个紧密关联的物理过程凝固和固态相变

大都属于形核 /生长类相变ꎮ 随材料科学发展ꎬ 有关相变

新理论、 新技术的研究日新月异ꎻ 这些已取得的成就大

都基于热力学( ｔｈｅｒｍｏｄｙｎａｍｉｃｓ)和动力学( ｋｉｎｅｔｉｃｓ)ꎮ 新

理论旨在描述非平衡相变ꎬ 新工艺则是利用非平衡相变ꎻ

两者在结构材料设计方面均起到立竿见影的效果ꎬ 但是ꎬ

依然无法解决困扰学术界和工业界多年的一大难题ꎬ 即

基于整体加工过程的微观组织预测和面向目标组织性能
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的调控工艺确定ꎮ 究其根本ꎬ 当前技术通过改变一种或

多种工艺参量来进行组织调控ꎬ 相对忽视了相变理论的

指导ꎻ 当前理论大都属于唯象模型[２] 或隐含大量物理假

设的解析模型[３] ꎬ 即便有相场、 第一原理计算等介入ꎬ

也是针对某物理量或某平衡态的表述[４] ꎬ 缺少真正从热 /

动力学协同来解决问题ꎮ

大量相变理论和技术成果表明ꎬ 热力学与动力学不

是完全独立而是相互关联[５－１０] ꎮ 材料加工涉及的相变大

都属于复杂变形、 温度及冷却或加热条件下的非平衡动

力学过程ꎻ 如果能够将微观组织状态、 非平衡效应及形

变的综合影响同热 /动力学函数耦合ꎬ 进而开展面向目标

组织、 性能的加工条件(热 /动力学)的协同性调控ꎬ 那

么ꎬ 基于整体加工过程的微观组织预测和面向目标组织

的调控工艺确定便可以实现ꎮ 这种“基于热 /动力学协同

的非平衡相变组织预测”旨在研究热力学驱动力和动力学

能垒间函数关系ꎬ 以及热力学驱动力、 动力学能垒同微

观组织及力学性能间理论关联ꎮ 也就是说ꎬ 材料加工调

控组织ꎬ 进而决定材料随后的变形机理和力学性能ꎻ 以

微观组织调控为纽带ꎬ 如得到材料加工所涉及相变的热

力学和动力学同微观组织及其关键力学性能(变形机

理)之间的关联ꎬ 便可以对调控工艺进行有针对性的设

计ꎬ 从而更大限度、 更直接、 更有效地提高材料力学

性能ꎮ

2　 热/动力学协同的发展历程

前人取得的相变理论成就可大致分为热力学和动力

学两方面[１１ꎬ １２] ꎮ 热力学描述体系状态ꎬ 主要针对自由

能、 焓值等热力学参量和相应材料性质的变化ꎬ 旨在研

究平衡系统各宏观性质之间的相互关系ꎬ 揭示变化过程

的方向和限度[１１ꎬ １２] ꎻ 动力学针对体系状态参量随时间的

演化ꎬ 依赖转变路径而主要探讨能垒、 转变速率及体系

特征参量(新相晶核数量、 尺寸、 相分数等)的演化问

题[１ꎬ １１ꎬ １２] ꎮ 这些理论主要基于经典平衡态热力学、 唯象

不可逆热力学和统计力学ꎻ 经典热力学主要用于计算材

料相图及相关性质ꎻ 不可逆热力学主要从非平衡过程能

量耗散方面研究非平衡体系的介观、 宏观尺度演化ꎻ 而

基于统计力学的理论主要从原子尺度出发ꎬ 结合团簇动

力学ꎬ 发展相变的热力学 /动力学理论ꎮ

从热力学和动力学的角度考虑ꎬ 非平衡相变作为金

属材料热加工领域重要的基础性问题ꎬ 其发展历程可从

以下 ３ 方面进行阐述ꎮ

2􀆰 1　 如何处理工艺条件与相变路径的关系

在成分给定的前提下ꎬ 工艺条件决定相变路径是材

料加工中的基本常识ꎮ 图 １ａ 为 Ａｌ￣Ｍｇ 合金喷溅淬火所得

薄带截面ꎬ 表面冷却速率较高处形成均一的过饱和单相

固溶体ꎬ 组织内部冷却速率较小处形成典型共晶组织ꎻ

由于凝固机制突变ꎬ 两种组织间存在明锐过渡[１３] ꎮ 图 １ｂ

为熔体旋转法所得 Ｎｉ￣１８Ｂ(原子分数ꎬ％)合金薄带纵向截

面组织[１４] ꎬ 从与辊轮接触表面向自由表面方向ꎬ 随冷速

降低ꎬ 出现无偏析单相组织向枝晶组织的转变ꎮ 类似地ꎬ

Ｌｉｕ 等[７]在 Ｆｅ￣０􀆰 ０１Ｃ(原子分数ꎬ％)合金奥氏体化后冷却

过程中发现ꎬ 随冷速增大ꎬ γ / α 相变开始温度降低ꎬ 且

相变机制由扩散控制向界面控制转变ꎻ 当冷速足够大时ꎬ

只发生界面控制的块体转变(图 １ｃ)ꎮ

　 　 以上实验事实表明ꎬ 热力学与动力学不是完全独立

而是相互联系的ꎬ 当工艺变化导致热力学条件改变时ꎬ

相变路径和动力学机制相应发生变化ꎮ 在原子尺度ꎬ 一

阶相变通过热激活发生ꎬ 属于稀有事件( ｒａｔｅ ｅｖｅｎｔ)ꎬ 其

理论描述基于过渡态理论[１５] ꎬ 其速率方程如式(１):
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其决定性因子是热力学驱动力(ΔＧ)和动力学能垒(Ｑ)ꎮ
随热力学条件变化ꎬ 相变路径或机制的变化可通过动力

学能垒来体现ꎮ 该相关性已经在许多一阶相变中得到体

现ꎬ 大多属于“通过具体加工工艺反映驱动力和能垒间关

系”ꎬ 譬如ꎬ 非平衡凝固中冷速提高导致驱动力增大ꎬ 凝

固动力学控制机制逐渐由溶质扩散转变为热扩散[１６] ꎻ 不

同冷速下奥氏体 /低温相分解实际展示出热力学驱动力提

高(下降)对应动力学能垒下降(提高)的本征规律[１０] ꎮ
可见ꎬ 热力学体现相变驱动力从而促进相变ꎬ 动力学虽

表现为相变速率但由于受控于能垒而实际体现为阻力ꎻ
正是由于驱动力和阻力间协调变化ꎬ 才导致相变路径、
相变产物及其形态千变万化ꎮ 与之对应ꎬ 有意识地利用

或打破驱动力和能垒间规律而指导工艺设计的工作尚不

多见ꎮ 作者课题组据此设计了 Ａ３５６ 铸造铝合金非平衡凝

固与固态相变一体化的处理方法[１７] : 将大冷速导致非平

衡凝固中大驱动力小能垒相变(形成 Ａｌ(Ｓｉ)和 Ｓｉ(Ａｌ)过
饱和固溶体ꎻ 热扩散控制)同低温固态时效中较大驱动力

较大能垒相变(形成 Ａｌ 枝晶基体中的纳米 Ｓｉ 颗粒＋共晶

Ｓｉ 基体中的纳米 Ａｌ 颗粒ꎻ 溶质扩散控制)结合ꎬ 形成常

规工艺无法获得的多级组织(Ａｌ 枝晶＋共晶 Ｓｉ＋Ｍｇ２Ｓｉ析出

相＋Ａｌ 枝晶基体中的纳米 Ｓｉ 颗粒＋共晶 Ｓｉ 基体中的纳米

Ａｌ 颗粒ꎬ 图 ２)ꎬ 不改变合金成分和引入外加强化相ꎬ 且

同时提高了合金的强度和塑性(图 ３)ꎮ

２５２
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图 １　 材料加工中ꎬ 工艺条件决定相变路径ꎮ Ａｌ￣Ｍｇ 合金喷溅淬火所得薄带的截面ꎬ 冷速较高的位置形成均一的过饱和单相固溶体ꎬ 冷速

较低的位置形成典型的共晶组织(ａ) [１３] ꎻ Ｎｉ￣１８Ｂ 合金薄带的纵向截面组织ꎬ 与辊子相接触一侧至薄带外表面ꎬ 冷却速率逐渐降低ꎬ

组织明显出现无偏析单相组织向枝晶组织转变(ｂ) [１４] ꎻ Ｆｅ￣０􀆰 ０１Ｃ 合金中 γ￣α 相变开始温度随着冷却速率增加而降低ꎬ 小冷却速度时

相变方式为碳扩散控制ꎬ 随着冷却速率由 ５ 增加到 ２０ Ｋ / ｍｉｎꎬ 相变方式逐渐由扩散控制转变为界面控制(ｃ) [７]

Ｆｉｇ􀆰 １　 Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｏｆ ａ ｔｈｉｎ ｆｉｌｍ ａｆｔｅｒ ｒａｐｉｄ ｑｕｅｎｃｈｉｎｇ ｏｆ ａ ｌｉｑｕｉｄ ｂｉｎａｒｙ Ａｌ￣３５ｗｔ％Ｍｇ ｓｙｓｔｅｍ ｔｈａｔ ｆａｓｔ ａｎｄ ｓｌｏｗ ｑｕｅｎｃｈｉｎｇ ｒｅｇｉｏｎｓ ｃｏｒｒｅｓｐｏｎｄ ｔｏ ｓｕｐｅｒ￣

ｓａｔｕｒａｔｅｄ ｓｏｌｉｄ ｓｏｌｕｔｉｏｎ ａｎｄ ｅｕｔｅｃｔｉｃꎬ ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙ (ａ) [１３] ꎻ Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｏｆ ａ ｍｅｌｔ￣ｓｐｕｎ ｒｉｂｂｏｎ ｏｆ Ｎｉ￣１８ａｔ％Ｂ ａｌｌｏｙꎬ ｗｉｔｈ ｄｅｃｒｅａｓｉｎｇ ｃｏｏｌｉｎｇ ｒａｔｅꎬ

ｔｒａｎｓｉｔｉｏｎ ｆｒｏｍ ｓｉｎｇｌｅ￣ｐｈａｓｅ ｗｉｔｈｏｕｔ ｓｏｌｕｔｅ ｓｅｇｒｅｇａｔｉｏｎ ｔｏ ｄｅｎｄｒｉｔｉｃ ｐａｔｔｅｒｎｓ ｏｃｃｕｒｓ (ｂ) [１４] ꎻ Ｆｅｒｒｉｔｅ ｔｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｍｅｃｈａｎｉｓｍ ｏｆ Ｆｅ￣０􀆰 ０１ａｔ％Ｃꎬ ａｓ ａ

ｆｕｎｃｔｉｏｎ ｏｆ ｔｈｅ ｃｏｏｌｉｎｇ ｒａｔｅｓ ｏｆ ５ꎬ １０ꎬ １５ ａｎｄ ２０ Ｋ / ｍｉｎꎬ ｃｈａｎｇｅｄ ｆｒｏｍ ｄｉｆｆｕｓｉｏｎ ｃｏｎｔｒｏｌ ｔｏ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ｃｏｎｔｒｏｌ (ｃ) [７]

2􀆰 2　 如何处理加工工艺与微观组织的关联

相变产物的复杂组织决定材料最终性能ꎬ 不同加工

工艺下组织演化的理论描述始终是材料热加工领域悬而

未决的难题ꎮ 这方面工作包括 ３ 个层次:
　 　 (１)一阶相变经典处理方法基于形核 /长大的物理图

像ꎻ 从能量变化角度考虑ꎬ 前者使体系能量升高ꎬ 需要

体系微观起伏克服能垒ꎬ 在原子尺度发生ꎻ 后者使体系

能量下降而趋于稳定ꎬ 受原子在界面两侧的跃迁控制ꎬ
可在原子尺度、 介观甚至宏观尺度发生ꎮ 经典 ＪＭＡ
(Ｊｏｈｎｓｏｎ￣Ｍｅｈｌ￣Ａｖｒａｍｉ)理论及其衍生[３] 是该领域的代表

性工作ꎮ 相变动力学解析模型的理论框架缺乏与微观组

织演化的物理关联ꎬ 所涉及的全转变动力学隶属于平均

场理论[１８] ꎬ 其形核和生长速率均为统计平均ꎬ 可预测转

变分数和转变速率随时间或温度的演化规律[７ꎬ １９ꎬ ２０] ꎬ 但

对微观结构及组织形貌演化无能为力ꎮ 究其原因ꎬ 形核 /
生长类理论在描述新相演化时需要追踪界面位置(即界面

位置随时间演化) [２１] ꎬ 而工程材料的复杂相变过程中多

个界面形貌同时演化ꎬ 因而该理论难以实现复杂组织演

化过程的理论描述ꎮ 如何将组织参量耦合入热力学势函

数ꎬ 通过考虑随热力学条件变化的形核率和生长速率ꎬ
建立内涵微观组织参量演化的全转变动力学理论体系ꎬ
是当务之急ꎮ

３５２
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图 ２　 快速凝固结合凝固后热处理获得多级组织(快速凝固冷却速率为 ９６ Ｋ / ｓ) [１７] : (ａ)铸态组织ꎬ 主要由 Ａｌ 枝晶＋共晶 Ｓｉ 组成ꎻ (ｂ)Ａｌ 枝

晶内部存在大量弥散纳米 Ｓｉ 颗粒ꎻ (ｃ)基体中部分棒状的 β′析出相与纳米 Ｓｉ 颗粒相连ꎬ 界面结合处电子衍射花样及其高分辨图像ꎻ

(ｄ)共晶 Ｓｉ 颗粒表面上的纳米 Ａｌ 颗粒及其高分辨图像

Ｆｉｇ􀆰 ２　 Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｓ ｏｂｔａｉｎｅｄ ｂｙ ｒａｐｉｄ ｓｏｌｉｄｉｆｉｃａｔｉｏｎ(ＲＳ) ｃｏｍｂｉｎｅｄ ｗｉｔｈ ｐｏｓｔ￣ｓｏｌｉｄｉｆｉｃａｔｉｏｎ ｈｅａｔ ｔｒｅａｔｍｅｎｔ ( ＰＨＴ) ( ｃｏｏｌｉｎｇ ｒａｔｅ ｕｐｏｎ ＲＳ: ９６ Ｋ /

ｓ) [１７] : (ａ) ｔｙｐｉｃａｌ ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｙ ｏｆ ｔｈｅ ｓｏｌｉｄｉｆｉｃａｔｉｏｎ ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｏｆ Ａ３５６ ａｌｌｏｙꎻ ( ｂ) ＳＥＭ ｉｍａｇｅ ｏｆ ｔｈｅ Ａ３５６ ａｌｌｏｙ ｐｒｏｃｅｓｓｅｄ ｂｙ ＲＳ＋ＰＨＴ

ｒｏｕｔｅꎬ ｔｈｅ ｉｎｓｅｔ ｓｈｏｗｓ ｔｈｅ ｈｉｇｈｌｙ ｄｉｓｐｅｒｓｅｄ ｎａｎｏｓｃａｌｅ Ｓｉ ｐａｒｔｉｃｌｅｓꎬ ａ ｆｅｗ Ｓｉ ｐａｒｔｉｃｌｅｓ ａｒｅ ａｓｓｏｃｉａｔｅｄ ｗｉｔｈ ｒｏｄ￣ｌｉｋｅ β′(Ｍｇ９Ｓｉ５) ｐｈａｓｅꎻ (ｃ)ＴＥＭ

ｂｒｉｇｈｔ ｆｉｅｌｄ ｉｍａｇｅ ｏｆ ａ ｎａｎｏｓｃａｌｅ Ｓｉ ｐａｒｔｉｃｌｅ ａｓｓｏｃｉａｔｅｄ ｗｉｔｈ ａ β′(Ｍｇ９Ｓｉ５) ｐｈａｓｅꎬ ｔｈｅ ｕｐｐｅｒ ａｎｄ ｌｏｗｅｒ ｉｎｓｅｔｓ ａｒｅ ｔｈｅ ｅｌｅｃｔｒｏｎ ｄｉｆｆｒａｃｔｉｏｎ ｐａｔｔｅｒｎ

ｔａｋｅｎ ｆｒｏｍ ｔｈｅ ｓｅｌｅｃｔｅｄ ａｒｅａ ｃｉｒｃｌｅｄ ｂｙ ｔｈｅ ｗｈｉｔｅ ｄａｓｈ ｌｉｎｅ ａｎｄ ｔｈｅ ｃｏｒｒｅｓｐｏｎｄｉｎｇ ｉｍａｇｅ ａｔ ｈｉｇｈｅｒ ｍａｇｎｉｆｉｃａｔｉｏｎꎻ (ｄ)ＴＥＭ ｂｒｉｇｈｔ ｆｉｅｌｄ ｉｍａｇｅ ｏｆ ｔｈｅ

ｅｕｔｅｃｔｉｃ Ｓｉ ｄｅｃｏｒａｔｅｄ ｂｙ ｔｈｅ ｎａｎｏｓｃａｌｅ Ａｌ ｐａｒｔｉｃｌｅｓꎬ ｔｈｅ ｉｎｓｅｔ ｉｓ ｔｈｅ ｈｉｇｈ ｒｅｓｏｌｕｔｉｏｎ ＴＥＭ ｉｍａｇｅ ｏｆ ａｎ Ａｌ ｐａｒｔｉｃｌｅ ｄｅｃｏｒａｔｅｄ ｉｎ Ｓｉ ｍａｔｒｉｘ

图 ３　 不同冷却速率下快速凝固结合后热处理工艺获得的多级组

织对应的拉伸性能曲线[１７]

Ｆｉｇ􀆰 ３　 Ｍｅａｓｕｒｅｄ ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ ｓｔｒｅｓｓ￣ｓｔｒａｉｎ ｃｕｒｖｅｓ ｏｆ ｔｈｅ Ａ３５６ ａｌｌｏｙｓ

ｐｒｏｃｅｓｓｅｄ ｂｙ ｔｈｅ ＲＳ ＋ ＰＨＴ ａｎｄ ｔｈｅ ｓｕｂｓｅｑｕｅｎｔ Ｔ６ ｈｅａｔ ｔｒｅａｔ￣

ｍｅｎｔ. Ｔｈｅ ｃｕｒｖｅｓ ｃｏｒｒｅｓｐｏｎｄ ｔｏ ｔｈｅ ｓａｍｐｌｅｓ ｗｉｔｈ ｐｅａｋ ＹＳ

(ｙｉｅｌｄ ｓｔｒｅｎｇｔｈ) ｖａｌｕｅｓ. Ｔｈｅ ｓｔｒｅｎｇｔｈ ａｎｄ ｐｌａｓｔｉｃｉｔｙ ｏｆ ｔｈｅ ａｌｌｏｙ

ａｒｅ ｉｍｐｒｏｖｅｄ ａｔ ｔｈｅ ｓａｍｅ ｔｉｍｅ[１７]

　 　 (２)为避免相变组织演化中的界面追踪问题ꎬ Ｃａｈｎ
等将序参量及弥散界面概念引入到金属材料相变中ꎬ 并

建立 Ｃａｈｎ￣Ｈｉｌｌｉａｒｄ 和 Ａｌｌｅｎ￣Ｃａｈｎ 方程[２２ꎬ ２３] 来描述体系保

守和非保守序参量的演化ꎬ 从而提出描述显微组织演化

的相场法理论框架ꎮ 该方法已广泛应用于金属材料涉及

的 γ / α 全转变[２４] 、 相析出[２５] 、 共析转变[２６] 及马氏体相

变[２７] ꎮ 但是ꎬ 当序参量空间分布复杂时ꎬ 计算量大大增

加[２１] ꎬ 因而ꎬ 上述适用于二维情形的相变模型不能完全

反映实际三维组织特征ꎮ 此外ꎬ 相场法首先需要获得相

场序参量空间分布ꎬ 然后统计得到微观组织特征参量ꎬ
并非直接针对特征参量演化进行描述ꎮ

(３)为解决上述问题ꎬ 作者课题组[２８] 基于非平衡统

计力学认为ꎬ 发展普适的一阶相变组织演化理论应遵循

如下 ５ 个步骤: ① 考虑拓展团簇和组织特征参量ꎻ ② 选

取代表性微观体系组成的系综描述相变过程ꎻ ③ 通过非

平衡系综原理计算热力学参量ꎻ ④ 利用最大熵产生原理

得到概率密度分布的演化方程ꎻ ⑤ 将给定时刻微观体系

状态的概率密度分布加权平均后得到对应的特征参量ꎮ

４５２
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此外ꎬ 在微观尺度上ꎬ 形核和长大都是通过原子或分子

在新相 /母相间界面的吸附与脱附实现ꎬ 并降低体系能

量ꎬ 因而形核和长大没有明确区别[２９] ꎮ 基于此ꎬ 作者课

题组针对相变组织状态特征参数ꎬ 采用变分过渡态原理

(ｖａｒｉａｔｉｏｎａｌ ｔｒａｎｓｉｔｉｏｎ ｓｔａｔｅ ｔｈｅｏｒｙꎬ ＶＴＳＴ)描述微观热力学、
动力学[３０] ꎬ 利用最大熵生成原理(ｍａｘｉｍａｌ ｅｎｔｒｏｐｙ ｐｒｏｄｕｃ￣
ｔｉｏｎ ｐｒｉｎｃｉｐｌｅꎬ ＭＥＰＰ) [３１ꎬ ３２] 推导体系概率密度的演化方

程[２８] ꎬ 可方便地与 ＣＡＬＰＨＡＤ 热力学数据库和原子尺度

计算方法结合ꎬ 同时尽可能减少可调参数的数量ꎮ 作者

课题组还将当前理论框架应用到 Ａｌ￣２Ｃｕ(原子分数ꎬ％)合
金 θ′相析出过程和低合金钢组织调控ꎬ 均取得较好的预

测结果[２８] ꎮ 这种基于热 /动力学协同的组织预测必然引

发出热力学驱动力￣动力学能垒￣微观组织间关联ꎮ
2􀆰 3　 如何定量理解成分、 工艺￣组织￣性能间关系

成分、 工艺￣组织￣性能作为贯通材料学和材料加工

科学的金科玉律ꎬ 直接导致新工艺和新理论的繁衍不休ꎮ
虽然说ꎬ 成分和工艺决定组织ꎬ 而组织决定性能ꎬ 真正

从此间定量关系出发来实现材料设计ꎬ 尚未实现ꎮ 目前

大多工作类型可概括为如下 ３ 点ꎮ
(１)通过成分和 /或工艺设计提高性能

以铸造铝合金为例ꎬ 成分设计通过改变凝固组织而

提高合金性能ꎬ 譬如ꎬ 在 Ａ３５６ 铸造铝合金中ꎬ 加入微量

的 Ｎｉꎬ Ｖ 可形成异质核心从而细化晶粒[３３] ꎮ 成分设计也

可通过改变最终组织而提高合金性能ꎬ 譬如ꎬ 对可明显

时效强化的 Ａｌ￣Ｃｕ￣Ｍｇ 合金ꎬ 微量 Ａｇ 元素的加入可在人

工时效过程中抑制 Ｓ 相析出的同时ꎬ 促进更细小的 Ｚ 沉

淀相大量析出ꎬ 从而得到很好的强化效果[３４] ꎮ 非平衡凝

固旨在利用非平衡效应细化凝固组织、 改变溶质元素分

布ꎬ 提高材料力学性能ꎮ 譬如ꎬ 提高凝固速度可使 Ａ３５７
和 Ａ３５６ 合金组织显著细化ꎬ 同时提高 Ｓｉ 在 Ａｌ 中固溶

度ꎬ 产生固溶强化效应ꎬ 提高材料强度[３５] ꎮ 半固态成型

技术则通过固 /液两相区的温度控制获得均匀形核质点ꎬ
减少凝固收缩、 细化凝固组织ꎬ 提高铸件力学性能ꎮ 譬

如ꎬ Ｔａｈａｍｔａｎ 等[３６]通过半固态成型法制备的 Ａ３５６ 合金

具有微观组织细化、 均匀度高、 初生 α￣Ａｌ 和共晶 Ｓｉ 显著

球化等特点ꎬ 具有良好的综合力学性能ꎻ 而半固态加工

与热变形结合ꎬ 可进一步细化组织、 提高组织均匀度ꎬ
使铸件力学性能进一步提高[３７] ꎮ 目前ꎬ 铝合金热处理工

艺研究主要涉及: ① 多级时效ꎻ ② 同成型方式相配合的

热处理制度ꎻ ③ 同热处理工艺相结合的析出相研究ꎮ 此

类工作不胜枚举ꎬ 旨在为面向目标性能的析出相设计提

供理论及工艺依据ꎮ
(２)组织性能唯象关系或物理关系模型

有关组织性能关系的模型工作非常多ꎬ 大都属于模拟

微观组织随应变的变化ꎬ 然后根据上述组织强度关系ꎬ 预

测应力￣应变曲线ꎬ 即本构模型(ｃｏｎｓｔｉｔｕｔｉｖｅ ｍｏｄｅｌｉｎｇ[３８] )ꎮ
但真实材料ꎬ 譬如钢铁、 铝合金等ꎬ 并没有统一的模型预

测其应力￣应变曲线ꎮ 当前描述 Ａｌ 合金应力￣应变关系的主

要模型有: 唯象模型和基于位错机制的物理模型[３９]ꎮ 唯

象模型中应用最广泛的当属 Ｊｏｈｎｓｏｎ￣Ｃｏｏｋ(ＪＣ)模型[４０]ꎮ 该

模型形式简单ꎬ 参数意义清晰ꎬ 考虑应变硬化、 应变率及

温度效应对流变应力的影响ꎬ 但只能在宏观上对材料性能

进行表达ꎬ 无法在微观或细观等层次对力学性质加以解

释ꎮ 物理模型基于位 错 机 制ꎬ 较 为 著 名 的 是 Ｋｏｃｋｓ￣
Ｍｅｃｋｉｎｇ￣Ｅｓｔｒｉｎ (ＫＭＥ)模型[３８ꎬ ４１ꎬ ４２]ꎮ ＫＭＥ 模型最早针对纯

Ａｌ 提出ꎬ 用于描述局部剪切应变和位错密度的关系ꎻ 针

对 Ａｌ 合金ꎬ 需考虑析出相对位错存储和动态回复的影响ꎬ
因此 ＫＭＥ 模型不断得到拓展[４３ꎬ ４４]ꎬ 根据物理机制的不

同ꎬ 体系内不同性质的位错如移动位错和林位错[４５ꎬ ４６] 、
极位错和非极位错[４７] 、 亚结构胞和晶内位错缠结[４８] 等

均得到精细处理与描述ꎮ 此外ꎬ 随纳米晶材料发展ꎬ 晶

界效应[４９]和晶粒梯度效应[５０] 也被耦合进位错机制模型ꎮ
由此可见ꎬ 目前组织性能关系模型趋向于物理模型发展ꎬ
模型包含晶粒尺寸、 相组分等信息ꎬ 在变形过程中需要

预测位错密度的演化规律ꎮ 这一态势在 ＱＰ 钢、 ＴＷＩＰ
钢、 ＴＲＩＰ 钢、 ＤＰ 钢等钢铁材料中也有所体现[５１－５４] ꎮ 这

强烈表明ꎬ 上述组织性能关系模型存在共性ꎬ 即热 /动力

学协同有可能影响组织性能关系的具体表现ꎮ
(３)考虑关键组织性能的成分和加工工艺设计

近年来ꎬ 以核心性能为目标ꎬ 通过组织￣性能间物

理 /经验关系确定材料性能控制单元ꎬ 定义其在若干个关

键节点上(及服役条件下)的组织特征集成参量ꎬ 进而完

成基于热力学、 动力学、 强韧化机理等物理模型的多尺

度建模ꎬ 建立将目标组织集成变量转换为材料成分与工

艺参数的定量评价准则ꎮ 随后应用合理且高效的优化算

法实现高通量备选解集的考察ꎬ 获得新材料成分与关键

工艺的耦合解ꎬ 并选取若干优选方案进行有限工艺范围

内的扩展性实验反馈与验证ꎮ 基于上述思路ꎬ Ｘｕ 等[５５]

针对马氏体基体和多种析出相(碳化物、 纳米铜颗粒和镍

基金属间化合物)ꎬ 通过遗传算法优化成分(基体 Ｃｒ 含量

等)和工艺(奥氏体化、 淬火相变以及时效析出)ꎬ 设计

出以板条马氏体为基体并复合多种细小析出相的高强马

氏体不锈钢ꎬ 实现了预期的性能优化ꎮ 虽然该思路在铝

合金中的应用很少见ꎬ 但同样适用ꎮ 铝合金第二相(析出

相)颗粒的性质、 结构、 尺寸及分布决定着材料的性能ꎬ
因而可视为材料的关键组织ꎬ 通过合理调控时效析出相ꎬ
可有效改善材料的性能ꎮ 譬如ꎬ Ｌｉｕ 等在 Ａｌ￣Ｃｕ 合金中添

加微量 Ｓｃ 元素ꎬ 能够抑制 θ′相粗化[５６] ꎬ 并且能减少纳

５５２
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米晶 Ａｌ￣Ｃｕ 合金的晶界析出相ꎬ 提高纳米晶材料稳定

性[５７] ꎬ 从而大幅提高材料强韧性ꎮ

3　 有关热/动力学协同的当前研究成果

目前ꎬ 有关驱动力 /能垒相关性的理论工作很少见报

导ꎮ 结合前人的实验及理论计算ꎬ 作者课题组分析了非

平衡凝固、 固态相变及晶粒长大典型过程中驱动力 /能垒

的变化及其相关性[３ꎬ ５８－６０ꎬ ３２ꎬ ６１－６４] ꎮ 这里ꎬ 选择几个代表

性案例从中演绎出热 /动力学协同的定量关系ꎬ 并进一步

应用于非平衡相变的微观组织预测ꎮ
3􀆰 1　 纯 Fe 沿 Bain 路径的马氏体相变研究

由于 Ｆｅ 的磁性ꎬ Ｆｅ 基合金在结构转变(包括马氏体

转变)时的机理并不清楚ꎬ 即使采用基于密度泛函理论

(ＤＦＴ)的第一原理方法也不能准确解释ꎮ 究其原因ꎬ
　 　

ＤＦＴ 计算在 ０ Ｋ 进行ꎬ 没有考虑高温时磁性态的激发ꎮ
Ｗａｎｇ 等[６１] 使用配分函数法(ＰＦＡ)计算有限温度下磁性

构型的波动来研究 Ｆｅ 沿 Ｂａｉｎ 路径的相变热力学和动力

学ꎬ 这是 ＦＣＣ / ＢＣＣ 马氏体转变中最简单的模型ꎮ 首先ꎬ
从体积和 ｃ / ａ 张成的空间计算基态的能量曲面ꎬ 分析基态

的 Ｂａｉｎ 路径ꎮ 使用基态物理量作为输入参数ꎬ 通过准简

谐 Ｄｅｂｙｅ￣Ｇｒüｎｅｉｓｅｎ 模型计算每个 ｃ / ａ 和体积下的亥姆霍兹

自由能ꎬ 并构建自由能表面ꎬ 用弦方法搜索最小能量路径

(图 ４ａ)ꎮ 在有限温度下ꎬ 通过ＭＥＰ(ｍｉｎｉｍｕｍ ｅｎｅｒｇｙ ｐａｔｈ)
分析 Ｂａｉｎ 路径的热力学和动力学ꎬ 观察到由于磁波动引

起的自由能差和能垒间的相关性ꎬ 即转变能垒随驱动力的

增大而减小(图 ４ｂ)ꎮ 进一步分析此前实验和理论结果ꎬ
发现该相关性在 ＭＴ(ｍａｒｔｅｎｓｉｔｉｃ ｔｒａｎｓｉｔｉｏｎ)中普遍存在ꎬ 从

而控制了工程合金中马氏体组织的形成(图 ４ｃ)ꎮ

图 ４　 基态纯 Ｆｅ 经 Ｂａｉｎ 路径马氏体相变的能量曲面及最小能量路径(ａ)ꎻ 有限温度时纯 Ｆｅ 经 Ｂａｉｎ 路径相变的最小能量路径(ｂ)ꎻ 纯 Ｆｅ 经

Ｋａｕｆｍａｎ￣Ｃｏｈｅｎ 模型及 Ｏｌｓｏｎ￣Ｃｏｈｅｎ 模型发生马氏体相变的驱动力与能垒变化(ｃ) [６１]

Ｆｉｇ􀆰 ４　 ＭＥＰ ｆｏｒ ｔｈｅ ｇｒｏｕｎｄ ｓｔａｔｅ Ｂａｉｎ ｐａｔｈ: ｓｅａｒｃｈ ｏｆ ｔｈｅ ＭＥＰ ｏｎ ｔｈｅ ｅｎｅｒｇｙ ｓｕｒｆａｃｅ (ａ)ꎻ Ｔｈｅ ＭＥＰ ａｔ ｆｉｎｉｔｅ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｓ ａｌｏｎｇ ｔｈｅ ｃ / ａ ａｘｉｓ (ｂ)ꎻ Ｃｏｒ￣

ｒｅｌａｔｅｄ ｃｈａｎｇｅｓ ｂｅｔｗｅｅｎ ｔｈｅ ｃｈｅｍｉｃａｌ ｄｒｉｖｉｎｇ ｆｏｒｃｅ ａｎｄ ｅｎｅｒｇｙ ｂａｒｒｉｅｒ ｆｏｒ ＭＴ ｉｎ ｐｕｒｅ Ｆｅ ｆｒｏｍ ｔｈｅ ｈｅｔｅｒｏｇｅｎｅｏｕｓ ｎｕｃｌｅａｔｉｏｎ ｍｏｄｅｌｓ ｏｆ Ｋａｕｆｍａｎ￣Ｃｏ￣

ｈｅｎ ａｎｄ Ｏｌｓｏｎ￣Ｃｏｈｅｎ (ｃ) [６１]

3􀆰 2　 低合金钢组织调控中的马氏体相变

低合金钢的马氏体相变不单单只受热力学驱动力的

控制ꎬ 动力学能垒也是影响因素之一ꎬ 综合考虑两者作

用ꎬ 才能对相变动力学过程给出更具物理意义的描述ꎬ

同时更好地理解该过程中相变热力学与动力学的关系ꎮ
作者课题组构建了耦合热力学驱动力 ΔＧ 和动力学能垒 Ｑ
的马氏体相变动力学解析式[６２] ꎬ 该式考虑马氏体自催化

形核ꎬ 即马氏体不仅在原奥氏体晶界处形核还在新生马

６５２
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氏体 /奥氏体相界面处自催化形核ꎬ 这两种界面体积密度

为 ＳＶꎬγγꎬ ＳＶꎬＭγꎬ 并各自具有不同的形核激活能 Ｑγγ和 ＱＭγꎬ
如下式所示:
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Ｔ
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其中 ｎ０
Ｓ 是潜在的形核位点数ꎬ ν 是晶格震动频率ꎬ ϕ 是

冷却速率ꎮ
在此基础上ꎬ 引入参数 ξ 考虑马氏体生长的各向异

性碰撞效应ꎬ 提出了低合金钢板条状马氏体连续冷却过

程的全转变动力学理论模型:

ｄｆ
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ＱＭγ
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ö

ø
÷
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êê

ù
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ΔＧ(Ｔ)－ΔＧ(ＭＳ)
Ｔ

(３)

其中 ｍｑ 正比于一个马氏体单元的拓展体积 Ｖｅｘꎬ ｆ 是每单

位体积内转变分数ꎬ 上标“ ｅｘ”表示拓展空间内的转变分

数ꎮ 为了展示模型的特点、 验证其有效性ꎬ 本工作借助

Ｇｌｅｅｂｌｅ ３５００ 热模拟机对模型合金 Ｆｅ￣０􀆰 ２Ｃ￣１Ｍｎ￣１Ｓｉ (质量

分数ꎬ％)不同奥氏体化条件下的连续冷却马氏体相变进

行了实验研究[６２] ꎮ 电子背散射衍射(ＥＢＳＤ)实验分析表

明ꎬ 模型合金在相变中形成了具有多级组织特征的板条

马氏体ꎬ 如图 ５ 所示ꎬ 其中白色实线为初始奥氏体晶粒

边界ꎬ 白色虚线为马氏体多级组织边界ꎮ 对应的不同奥

氏体化条件下的连续冷却马氏体相变动力学曲线见图 ６ꎮ
利用耦合热力学驱动力和两种动力学能垒的马氏体全转

变动力学模型ꎬ 采用常数激活能 Ｑγγ 和 ＱＭγ 进行拟合发

现: 如图 ７ａ 所示ꎬ 模型可以很好地描述相变的中高温阶

段ꎬ 但在低温阶段发生偏离ꎬ 说明恒定激活能只适用于

中高温阶段ꎬ 对于低温阶段数值过大ꎮ 采用与相变化学

驱动力 ΔＧｃｈｅｍ呈负线性相关的 Ｑγγ和 ＱＭγ进行拟合发现:

图 ５　 连续冷却(８０ Ｋ / ｓ)马氏体相变组织的 ＥＢＳＤ 研究[６２] : (ａ)衍射带对比度图ꎬ (ｂ)马氏体多级组织中的晶粒取向

Ｆｉｇ􀆰 ５　 ＥＢＳＤ ｄｉｆｆｒａｃｔｉｏｎ ｃｏｎｔｒａｓｔ(ａ) ａｎｄ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｉｍａｇｅ ｍａｐ(ｂ) ｏｆ ｔｈｅ ｍａｒｔｅｎｓｉｔｅ ｆｏｒｍｅｄ ｉｎ Ｆｅ￣０􀆰 ２Ｃ￣１Ｍｎ￣１Ｓｉ ａｌｌｏｙ ｗｉｔｈ ａ ＰＡＧＳ ｏｆ (３０±４) μｍ.

Ｔｈｅ ｗｈｉｔｅ ｓｏｌｉｄ ａｎｄ ｄａｓｈ ｌｉｎｅｓ ｉｎ Ｆｉｇ􀆰 ５ｂ ｈｉｇｈｌｉｇｈｔ ｔｈｅ ｐｒｉｏｒ ａｕｓｔｅｎｉｔｅ ｇｒａｉｎ ｂｏｕｎｄａｒｉｅｓ ａｎｄ ｐａｃｋｅｔ ｂｏｕｎｄａｒｉｅｓ ｏｆ ｍａｔｅｎｓｉｔｅꎬ ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙ[６２]

图 ６　 Ｆｅ￣０􀆰 ２Ｃ￣１Ｍｎ￣１Ｓｉ 合金不同条件奥氏体化后经相同冷却路径

的马氏体相变膨胀曲线和相变分数曲线[６２]

Ｆｉｇ􀆰 ６　 Ｍａｒｔｅｎｓｉｔｉｃ ｔｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｅｘｐａｎｓｉｏｎ ｃｕｒｖｅｓ ａｎｄ ｐｈａｓｅ ｆｒａｃｔｉｏｎ

ｃｕｒｖｅｓ ｏｆ Ｆｅ￣０􀆰 ２Ｃ￣１Ｍｎ￣１Ｓｉ ａｌｌｏｙ ａｆｔｅｒ ａｕｓｔｅｎｉｔｉｚｉｎｇ ｕｎｄｅｒ

ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｃｏｎｄｉｔｉｏｎｓ ｗｉｔｈ ｔｈｅ ｓａｍｅ ｃｏｏｌｉｎｇ ｐａｔｈ[６２]

如图 ７ｂ 所示ꎬ 模型可以很好地描述整个相变过程ꎬ 说明

马氏体相变的激活能应该是一个随着热力学驱动力变化

而变化的量ꎻ 同时ꎬ 随着马氏体相变驱动力的增大ꎬ 其

形核动力学能垒减小ꎮ 这正体现了马氏体相变过程热力

学驱动力与动力学能垒间存在着相关性ꎮ
3􀆰 3　 晶界迁移中的相关性规律

晶界迁移决定了晶粒尺寸和形态的演变ꎬ 因此在多

晶材料加工过程中的微观结构演化过程中起关键作用ꎮ
微观上ꎬ 晶界迁移是通过热激活小概率事件ꎬ 调整晶界

上的原子构型和降低整个系统的自由能ꎬ 在晶界附近的

原子脱附 /吸附来控制的ꎮ 基于反应速率理论ꎬ 晶界迁移

速度可表示为:
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图 ７　 当前理论模型与 Ｆｅ￣０􀆰 ２Ｃ￣１Ｍｎ￣１Ｓｉ 合金实验马氏体相变曲线的对比[６２] : (ａ)采用常数激活能 Ｑγγ和 ＱＭγ拟合结果ꎻ (ｂ)采用均同化学驱

动力 ΔＧｃｈｅｍ呈负线性相关的 Ｑγγ和 ＱＭγ拟合结果

Ｆｉｇ􀆰 ７　 Ｃｏｍｐａｒｉｓｏｎ ｂｅｔｗｅｅｎ ｔｈｅ ｐｒｅｓｅｎｔ ｍｏｄｅｌ ａｎｄ ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌ ＭＴ ｃｕｒｖｅｓ[６２] . Ｔｈｅ ｐｒｅｓｅｎｔ ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔ ｗｅｒｅ ｃａｌｃｕｌａｔｅｄ ｗｉｔｈ ｃｏｎｓｔａｎｔ ＱＭγ ａｎｄ Ｑγγ(ａ)

ａｎｄ ｎｏｎ￣ｃｏｎｓｔａｎｔ ＱＭγ ａｎｄ Ｑγγ ｔｈａｔ ｖａｒｙｉｎｇ ｗｉｔｈ ΔＧｃｈｅｍ ｉｎ ｔｈｅ ｒｅｌａｔｉｏｎｓｈｉｐｓ ｓｈｏｗｎ ｂｙ ｔｈｅ ｉｎｓｅｔ(ｂ)

其中ꎬ ΔＧ 为热力学驱动力(本工作中定义为晶界迁移之

前和之后的自由能之间的差异)ꎬ Ｑ 为晶界迁移激活能ꎬ
Ｍ 为晶界迁移率ꎮ 通常ꎬ 晶界迁移能垒被认为是与晶界

结构相关联的晶界的本征属性ꎬ 因此与外部条件(例如温

度、 应力等)无关ꎮ 虽然在确定各种晶界的移动性方面取

得了巨大的成功ꎬ 但这种研究排除了能垒 /驱动力之间可

能的相关性ꎮ 注意到驱动力取决于外部条件ꎬ 这种相关

性如果得到确认ꎬ 则对晶界迁移的基本规律乃至材料加

工过程中的组织演化具有重要意义ꎮ 作者课题组通过将

晶界迁移速率方程与分子动力学模拟相结合来研究驱动

力与能垒之间的相关性[６３] ꎬ 其中采用温度热梯度驱动晶

界迁移ꎬ 模拟中构建了 ２９ 种晶界原子构型ꎬ 涵盖了所有

类型的晶界(即扭转、 对称倾斜、 非对称倾斜和混合扭转

倾斜)ꎮ 考虑到由五维宏观自由度描述的晶界具有复杂的

几何结构ꎬ 在模拟中全部晶界原子构型采用具有单一结

构的平直晶界的双晶模型ꎮ 为驱动晶界迁移ꎬ 引入温度

梯度ꎬ 利用晶界自由能随温度增加而降低驱动晶界迁移ꎮ
如图 ８ 所示ꎬ 以‹１００›Σ５{０１０}非对称倾侧晶界为例ꎬ 当

晶界从 ｙ１位置迁移到 ｙ２位置ꎬ 晶界温度将会从 Ｔ１升高到

Ｔ２ꎬ 相应的晶界自由能从 γ(Ｔ１)变化到 γ(Ｔ２)ꎬ 有研究

表明 γ(Ｔ１)应当大于 γ(Ｔ２)ꎬ 从而使得晶界具有向中心

位置自发迁移的趋势ꎮ 作为驱动力来源ꎬ 本工作对此进

行了详细的研究ꎬ 并获得了晶界自由能随温度变化的具

体数值关系ꎮ 对于稳定温度场中的晶界迁移ꎬ 迁移驱动

力与温度梯度的大小相关ꎬ 通过改变温度梯度将能够得

到不同的晶界迁移驱动力ꎮ 本工作中ꎬ 对每种晶界施加

１０ 种不同的温度场ꎬ 获得 １０ 个不同晶界迁移动力学过

程(图 ９ 由于随温度梯度增加ꎬ 晶界迁移动力学曲线难以

区分ꎬ 对于温度梯度大于 ５ Ｋ / Å 的结果中不再展示)ꎮ

图 ８　 温度梯度驱动晶界迁移示意图[６３]

Ｆｉｇ􀆰 ８　 Ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｄｉａｇｒａｍ ｏｆ ｍｉｇｒａｔｉｎｇ ‹１００›Σ５{０１０} ａｓｙｍｍｅｔｒｉｃ ｔｉｌｔ

ＧＢ ｄｒｉｖｅｎ ｂｙ ｔｈｅ ｔｈｅｒｍａｌ ｇｒａｄｉｅｎｔ ｉｎ ｔｈｅ ｃｕｒｒｅｎｔ ＭＤ ｓｉｍｕｌａ￣

ｔｉｏｎｓ[６３]

图 ９　 不同温度梯度下ꎬ 分子动力学模拟 Σ５ 晶界迁移的结果[６３]

Ｆｉｇ􀆰 ９　 Ｅｖｏｌｕｔｉｏｎ ｏｆ ｔｈｅ Σ５ ｔｗｉｓｔ ＧＢ ｐｏｓｉｔｉｏｎｓ ｕｎｄｅｒ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｔｈｅｒｍａｌ

ｇｒａｄｉｅｎｔｓ: ＭＤ ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎｓ (ｓｙｍｂｏｌｓ) ａｎｄ ｆｉｔｔｉｎｇｓ ｂｙ ｔｈｅ ｒａｔｅ ｅ￣

ｑｕａｔｉｏｎ ( ｌｉｎｅｓ) [６３]

８５２
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　 　 将分子动力学模拟结果和晶界自由能对温度的变化

与晶界迁移速率方程相结合ꎬ 便能够获得晶界迁移的能

垒ꎮ 对比表明ꎬ 随着热力学驱动力的增加ꎬ 动力学能垒

减小(图 １０) [６３] ꎮ 这一相关性在不同类型晶界中普遍存

在ꎬ 且相关性具体表现因晶界结构而异ꎮ 这一相关性的

存在ꎬ 无疑对晶界迁移的基本规律乃至材料加工过程中

的组织演化具有重要意义ꎮ

图 １０　 晶界迁移中的热力学驱动力和能垒的相关性[６３]

Ｆｉｇ􀆰 １０　 Ｃｏｒｒｅｌａｔｉｏｎ ｂｅｔｗｅｅｎ ｔｈｅ ｅｎｅｒｇｙ ｂａｒｒｉｅｒ ａｎｄ ｔｈｅ ｄｒｉｖｉｎｇ ｆｏｒｃｅ

ｆｏｒ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｔｙｐｅｓ ｏｆ ＧＢｓ[６３]

3􀆰 4　 纳米材料中晶粒长大及热稳定性模型

基于 Ｃａｈｎ 溶质拖拽模型ꎬ 作者课题组[６４]理论推导

了依赖于溶质晶界过剩量的晶界迁移激活能ꎬ 即:
Ｑ＝(１－ΓＡ)Ｑ０＋ΓＡ(Ｈｓｅｇ＋Ｑ

ｂ)＝ Ｑ０＋ΓＡ(Ｈｓｅｇ＋ΔＱ) (５)
公式(５)表明ꎬ 溶质在晶界的偏析会导致晶界迁移激活

能的增大ꎮ 另一方面ꎬ 根据 Ｋｒｉｌｌꎬ 溶质偏析也会导致晶

界能的降低:

γ＝γ０－ΓＡ

Ｈｓｅｇ

ＡＧＢ
ｍ

(６)

结合公式(５)和公式(６)ꎬ 溶质偏析导致的热 /动力学相

关性方程可以推导为[６４] :
Ｑ－Ｑ０

γ０－γ
＝
Ｈｓｅｇ＋ΔＱ
Ｈｓｅｇ

ＡＧＢ
ｍ (７)

ΔＱ＝Ｑｂ－Ｑ０ꎬ ＡＧＢ
ｍ 为摩尔晶界面积ꎬ 公式(７)表明在给定

纳米体系(即给定溶质本征参数: 晶界偏析焓 Ｈｓｅｇꎬ 溶质

在溶剂晶格扩散激活能 Ｑｂ和溶剂本征参数: 溶剂本征晶

界迁移激活能 Ｑ０ꎬ 溶剂晶界能 γ０)ꎬ 随着体系晶界能(γꎬ
热力学量)减小ꎬ 晶界迁移激活能(Ｑꎬ 动力学量)增大ꎮ
为了进一步证明此规律ꎬ 作者课题组通过分子动力学模

拟ꎬ 针对 Ａｌ￣Ｎｉ 体系 Σ５ 对称倾侧晶界研究了在溶质 Ｎｉ 偏
析下的 Ａｌ 的晶界能以及晶界迁移激活能ꎮ 图 １１ａ 的模拟

结果表明随着溶质偏析ꎬ 晶界能(γ)减小ꎬ 晶界迁移激活

能(Ｑ)增大ꎮ 模型计算很好地吻合模拟结果ꎬ 表明热力学

(晶界能)和动力学(激活能)之间具有相关性(图 １１ｂ) [６４]ꎮ

图 １１　 模拟测得晶界能与晶界迁移激活能随着溶质偏析的演化(ａ)ꎻ 热动力学相关性模型计算与分子动力学模拟结果(激活能￣晶界能)

的比较(ｂ) [６４]

Ｆｉｇ􀆰 １１　 Ｔｈｅ ａｃｔｉｖａｔｉｏｎ ｅｎｅｒｇｙ ａｓ ｗｅｌｌ ａｓ ｔｈｅ ＧＢ ｅｎｅｒｇｙ ｖｓ ｔｈｅ ｎｕｍｂｅｒ ｏｆ ｓｏｌｕｔｅ ａｔｏｍｓ ｉｎ ＧＢｓ ｉｎ Ａｌ￣Ｎｉ ａｎｄ Ａｌ￣Ｓｍ (ａ)ꎻ Ｔｈｅ Ｔｈｅｒｏ￣ｋｉｎｅｔｉｃ ｃｏｒｒｅｌａｔｉｏｎ

ｍｏｄｅｌ ａｎｄ ＭＤ ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎｓ ｉｎ Ａｌ￣Ｓｍꎬ ｔｈｅ ａｃｔｉｖａｔｉｏｎ ｅｎｅｒｇｙ ｖｓ ｔｈｅ ＧＢ ｅｎｅｒｇｙ ｉｎ Ａｌ￣Ｎｉ ａｎｄ Ａｌ￣Ｓｍ (ｂ) [６４]

　 　 因此ꎬ 溶质偏析将同时导致晶界能的减小和晶界迁

移激活能的增大ꎬ 即同时产生热 /动力学稳定性ꎮ 然而ꎬ
如果体系温度过高ꎬ 或者溶质浓度过大ꎬ 可能析出第二

相颗粒或者出现相分离ꎬ 进而影响体系的热 /动力学ꎮ 如

何利用热 /动力学相关性ꎬ 将溶质偏析、 第二相析出及相

分离效应综合考虑而设计高热稳定性纳米晶材料ꎬ 已成

为该类研究的重要话题ꎮ
3􀆰 5　 基于热/动力学相关性的组织预测

以上分析表明ꎬ 热力学驱动力和动力学能垒在相变

过程中存在关联ꎬ 而在给定合金和转变条件时ꎬ 相变的

９５２
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热力学驱动力、 动力学能垒和相变组织间也存在关联ꎮ
针对给定合金ꎬ 可计算相变过程的有效驱动力和能垒ꎬ
结合实验分析ꎬ 得到不同转变条件下热力学驱动力、 动

力学能垒及相变组织特征间对应关系ꎬ 即相变的热 /动力

学相关性ꎻ 在给定转变条件下ꎬ 利用该关系可得到转变

机制及组织特征ꎬ 结合相变模型计算得到组织特征参数

ＭＰｓ(ｍｉｃｒｏｓｔｒａｃｔｕｒａｌ ｐａｒａｍｅｔｅｒｓ)ꎬ 即实现终态组织的预

测ꎻ 反之ꎬ 若已确定目标性能及目标组织ꎬ 可结合相变

的热 /动力学相关性及相变模型计算获得目标组织所需的

最佳热 /动力学条件ꎬ 并转化为相应的调控工艺参量ꎬ 实

现面向目标组织的调控工艺过程设计及工艺参量优化ꎮ
工程合金中微观组织参数(例如尺寸、 形状、 纵横比

和局部结构的空间排列特征)通常由材料加工过程中的相

变引起ꎬ 决定了材料的机械性能ꎬ 因此具有重要的理论

和应用意义ꎮ 为了正确理解并精确控制相变中的微观组

织演变ꎬ 多年来前人已经提出了各种理论模型(例如解析

模型、 相场法等来预测微观组织的演化)ꎮ 但解析模型基

于经验性方法ꎬ 只能描述相竞争的产物类型ꎬ 不能描述

组织演化ꎻ 相场法侧重于简化的模型体系中耗散模式之

间的相互作用ꎬ 且这类介观演化模型采用唯象的自由能

函数ꎬ 不可避免地忽略了原子尺度物理机理并引入难以

确定的模型参数ꎮ 因此ꎬ 仍然无法对工程合金加工中的

组织演化给出定量结果ꎮ
布朗运动是在多个长度 /时间尺度上涉及不同互作用

的典型过程ꎬ 在理论上可以通过 Ｌａｎｇｅｖｉｎ 方程或等效的

Ｆｏｋｋｅｒ￣Ｐｌａｎｃｋ[６５]方程来描述ꎬ 其中扩散项描述原子尺度

上随机且快速变化的相互作用ꎬ 拖拽项处理粒子的确定

性运动ꎮ 与 Ｌａｎｇｅｖｉｎ 方程相比ꎬ Ｆｏｋｋｅｒ￣Ｐｌａｎｃｋ 方程使用

相空间中的概率密度的非平衡演化来描述粒子的集体运

动(ｃｏｌｌｅｃｔｉｖｅ ｍｏｔｉｏｎ)ꎬ 避免了跟踪大量原子ꎬ 是描述结

构相变理论的理想方法ꎮ 从不可逆热力学的角度来看ꎬ
多个产物的相变过程可以通过非平衡体系的不同耗散路

径来表示ꎬ 每个耗散路径由于特定的转变机制而以不同

的速率耗散自由能ꎬ 因而具有多相竞争的非平衡相变体

系演化问题转变为演化路径的选择ꎮ 最大熵产生原理

(ｍａｘｉｍａｌ ｅｎｔｒｏｐｙ ｐｒｏｄｕｃｔｉｏｎ ｐｒｉｎｃｉｐｌｅ) [３０ꎬ ３１] 表明非平衡体

系演化时在给定的约束下选择特定演化路径ꎬ 以使熵产

生率最大化ꎬ 因而该原理成为多相竞争体系演化理想的

理论工具ꎮ
基于此ꎬ 为应对工程材料微观组织设计的迫切需求ꎬ

作者课题组针对工程合金结构相变的复杂微观组织演化

问题ꎬ 从原子尺度的热 /动力学出发ꎬ 采用粗粒化方法

(ｃｏａｒｓｅ￣ｇｒａｉｎｉｎｇ)将原子尺度与介观尺度相联系ꎬ 提出基

于体系代表体积元 ＲＶＥｓ( ｒｅｐｒｅｓｅｎｔａｔｉｖｅ ｖｏｌｕｍｅ ｅｌｅｍｅｎｔｓ)
概率密度演化的统计描述ꎬ 并使用最大熵产生原理建立

体系演化的多变量 Ｆｏｋｋｅｒ￣Ｐｌａｎｃｋ 方程ꎬ 同时结合原子尺

度跃迁的速率常数获得相应的演化动力学系数ꎮ 假设相

变体系由母相中晶粒概率的连续分布描述(图 １２) [２８] ꎮ
引入成分(ｎ)、 新相体积(ω)和界面面积( ζ)ꎬ 构成描述

体系组织特征参数的集成变量空间{η}ꎮ 对于更复杂的

工程材料ꎬ 描述其特征组织的变量均可以灵活自由地加

入在当前集成变量空间内(图 １２) [２８] ꎮ 在介观尺度ꎬ 采

用晶核概率密度分布函数描述体系 ｆ(ωꎬ ζꎬ ｎ⇀)ꎬ 并证明

体系自由能为该分布的唯一泛函ꎬ 并且每一个非平衡分

布唯一地定义转变的自由能差ꎮ 采用 Ｇｉｂｂｓ￣Ｂｏｌｔｚｍａｎｎ 熵

并考虑体系约束ꎬ 得到体系自由能表达式:

图 １２　 前理论框架中多尺度示意图[２８] ꎮ 左: 采用原子位置和动量( ｑ( ｎ⇀) ꎬ ｐ( ｎ⇀) )描述的微观尺度团簇ꎻ 中: 集成变量(ωꎬ ζꎬ ｎ⇀) (包

括: 体积ꎬ 界面面积和成分)描述的介观尺度体系ꎻ 右: 典型多相组织竞争时的组织参量{ ｎ⇀ꎻ Ｒꎻ ｌꎬ ａꎻ ｒ}

Ｆｉｇ􀆰 １２　 Ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｄｉａｇｒａｍ ｏｆ ａ ｍｕｌｔｉ￣ｓｃａｌｅ ｓｙｓｔｅｍ ｗｉｔｈ ｔｈｅ ａｔｏｍｉｃ ｓｃａｌｅ ｃｌｕｓｔｅｒｓ ｄｅｓｃｒｉｂｅｄ ｂｙ ｐｏｓｉｔｉｏｎｓ ａｎｄ ｍｏｍｅｎｔｕｍ ｏｆ ｔｈｅ ａｔｏｍｓ(ｑ( ｎ⇀) ꎬ ｐ( ｎ⇀) )ꎬ

ａｎｄ ｔｈｅ ｍｅｓｏｓｃｏｐｉｃ ｓｙｓｔｅｍ ｄｅｓｃｒｉｂｅｄ ｂｙ ｔｈｅ ＭＰｓ ｆｏｒ ＲＶＥｓ (ωꎬ ζꎬ ｎ⇀)ꎬ ａｎｄ ｔｈｅ ＭＰｓ ｏｆ ｔｙｐｉｃａｌ ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｓ { ｎ⇀ꎻ Ｒꎻ ｌꎬ ａꎻ ｒ} ｆｏｒ ｔｈｅ

ｃｏｍｐｅｔｉｔｉｏｎ ａｍｏｎｇ ｔｈｅ ｍｕｌｔｉｐｌｅ ｐｒｏｄｕｃｔ ｐｈａｓｅｓ ｏｆ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｉｅｓ[２８]

０６２
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　 　 Ｆ~ [ ｆ] ＝ ∫ｄ{η}􀅰{ ｆ􀅰[Ｈ ＋ ｋＢＴｌｎｆ]} ＋

∑
ｍ

ｊ ＝ １
ξｊ(Ｎ ｊ － ∫ｄ{η}􀅰{ｎｊ ｆ}) (８)

进而采用最大熵产生原理得到介观体系演化的 Ｆｏｋｋｅｒ￣
Ｐｌａｎｃｋ 方程[２８] :

Əｆ
Əｔ

＝ ∑
ｉ

Ə
Əηｉ

∑
ｊ
Ｍｉｊ

ｋＢＴ
ｆ

ｆ
ｋＢＴ

ƏΦ
Əη ｊ

＋ Əｆ
Əη ｊ

é

ë
êê

ù

û
úú{ } (９)

其中 Φ ≡ Ｈ － ∑ｍ

ｊ ＝ １
ｎｊμ ｊ 为相对基体相的体系能量变化

量ꎮ 该方程中右侧第一项
ｆ

ｋＢＴ
ƏΦ
Əη ｊ

为拖拽项ꎬ 代表概率分

布在{η} 空间的整体迁动ꎬ 即介观的自由能下降ꎻ 右侧

第二项为 Əｆ / Əη ｊ 起伏项ꎬ 代表分布在能量在{η} 空间里

的扩散ꎬ 即微观尺度的扰动ꎮ

　 　 在给定初始分布及转变条件时ꎬ 通过求解该方程即

可解决相变体系从微观到介观的连续演化热 /动力学ꎮ
该模型揭示了组织参量与转变的热 /动力学之间的内在

联系ꎬ 应用于 Ａｌ￣Ｃｕ 合金时效过程的析出问题ꎬ 在无可

调参数的情况下ꎬ 相对精确地描述了 θ″和 θ′析出动力

学ꎬ 且得 到 正 确 的 ＧＰ 区 → θ″ → θ′ 的 沉 淀 序 列 ( 图

１３) [２８] ꎻ 原则上ꎬ 更复杂的工程合金在各种加工条件下

(例如多级温度 /变形处理)涉及的相变中ꎬ 只要选择具

体的组织参量(例如尺寸、 纵横比等)ꎬ 并精确地获得

每个基本相变阶段的自由能和组织参数相应的速率常

数ꎬ 便可以利用当前模型得到相变体系的演化路径ꎬ 进

而为工程材料加工中微观组织的演化提供一般性的理论

框架ꎮ

图 １３　 Ａｌ￣２Ｃｕ(原子分数ꎬ％)合金相析出过程[２８] : (ａ) ＧＰ 区、 θ″及 θ′三相竞争导致的析出次序ꎻ (ｂ) θ′尺寸演化与实验结果比较ꎻ (ｃ) θ″

尺寸演化与实验结果比较

Ｆｉｇ􀆰 １３　 Ｔｈｅ ｃａｌｃｕｌａｔｅｄ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｉｏｎ ｓｅｑｕｅｎｃｅ ｉｎ Ａｌ￣２ａｔ％Ｃｕ ａｌｌｏｙ ａｔ ４７３ Ｋ ｆｒｏｍ ｔｈｅ ｃｕｒｒｅｎｔ ｍｏｄｅｌ[２８] . Ｎｏｔｅ ｔｈａｔ ｔｈｅ ｗｅｌｌ￣ｅｓｔａｂｌｉｓｈｅｄ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｉｏｎ ｓｅ￣

ｑｕｅｎｃｅ ｏｆ ＧＰ ｚｏｎｅ→θ″→θ′ ｉｓ ｐｒｅｄｉｃｔｅｄ (ａ)ꎻ Ｔｈｅ ｓｉｚｅ ｅｖｏｌｕｔｉｏｎ ｏｆ θ′ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅｓꎬ ｔｈｅ ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔｓ ｏｆ Ｍｅｒｌｅ ａｎｄ Ｆｏｕｑｕｅｔꎬ ａｓ ｗｅｌｌ ａｓ ｔｈｅ ｃａｌｃｕ￣

ｌａｔｉｏｎｓ ｏｆ Ｖａｉｔｈｙａｎａｔｈａｎ ｅｔ ａｌ. ｄｕｅ ｔｏ ｃｏｍｂｉｎｅｄ ＦＰ (ｆｉｒｓｔ￣ｐｒｉｎｃｉｐｌｅｓ) ｃａｌｃｕｌａｔｉｏｎｓ ａｎｄ ｐｈａｓｅ ｆｉｅｌｄ ｍｅｔｈｏｄ (ＦＰ / ＰＦＭ)ꎬ ａｒｅ ｓｈｏｗｎ ｆｏｒ ｃｏｍｐａｒｉｓｏｎ

(ｂ)ꎻ Ｔｈｅ ｓｉｚｅ ｅｖｏｌｕｔｉｏｎ ｏｆ θ″ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅｓ ａｔ ｖａｒｉｏｕｓ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｓꎬ ｔｈｅ ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔｓ ｏｆ Ｍｅｒｌｅ ａｎｄ Ｆｏｕｑｕｅｔ ａｒｅ ｓｈｏｗｎ ｆｏｒ ｃｏｍｐａｒｉｓｏｎ(ｃ)

4　 结　 语

大量的实验及理论结果一致表明[６６－７１]ꎬ 在体系自发

演化中ꎬ 随热力学驱动力增大(减小)ꎬ 体系转变的能垒

减小(增大)ꎻ 反之亦然ꎮ 由于热 /动力学相关性通过驱动

力、 能垒将相变条件与组织特征联系起来ꎬ 形成工艺条

件￣相变理论￣组织性能间的逻辑闭环ꎬ 因而ꎬ 必将为非平

衡相变组织预测和工艺设计带来新理念和创新性发展ꎮ

１６２
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热 /动力学协同作为中轴贯通加工工艺、 微观组织以

及力学性能ꎬ 而如何描述这种协同ꎬ 需要求助于耦合成

分 /工艺及微观组织集成变量的非平衡组织演化多尺度模

型ꎬ 其精髓在于: 随相变条件变化ꎬ 最简单、 最直接、
最能表达物理真情实感的模型应不必区分形核与长大ꎬ
不必区分具体相变机理ꎬ 也不必关注不同的时间和空间

尺度ꎬ 其真正中枢是热力学驱动力、 动力学能垒和终态

微观组织间关联ꎮ 究其根本ꎬ 材料加工工艺的确定应该

面向目标组织和性能ꎮ 将以关键组织性能为目标定量化

设计材料成分及加工工艺的思路应用于材料设计中ꎬ 不

仅可提高设计效率、 降低成本ꎬ 并且可推动合金成分及

加工工艺设计由经验性模式向定量化模式转变ꎮ 结合大

量文献报道[７２－７５] ꎬ 作者课题组归纳得到ꎬ 相变发生时的

能量状态大小对应相变产物即组织的强度高低ꎬ 而相变

发生快慢对应组织塑性大小ꎮ 这种对应纯属偶然还是有

其物理根源? 作者课题组理解ꎬ 热力学驱动力和动力学

能垒有相关性(互斥)ꎬ 驱动力、 能垒同微观组织间亦存

在关联ꎬ 而微观组织决定材料性能ꎬ 所以ꎬ 相变驱动力 /
能垒间互斥与材料强度 /塑性间互斥很可能存在关联ꎮ 如

果定量证实ꎬ 设计大驱动力和大能垒的关键相变会导致

终态组织同时获取大强度和大塑性ꎬ 将引发材料加工理

论及技术的革命性发展ꎬ 也就是说ꎬ 以定量决定材料性

能为目的的成分及加工工艺设计ꎮ
相变热力学驱动力和动力学能垒间不同的互斥组合

体现出加工工艺的变化ꎬ 决定了微观组织的不同ꎬ 进而

决定关键力学性能的不同ꎬ 这种不同是否体现于强韧性

的不同互斥组合ꎬ 是否对应于加工硬化中位错组态演化

(运动、 增殖及位错与微观缺陷交互作用)的热力学和动

力学ꎬ 非常值得深入探究ꎮ 探究强韧化机制的共性根本ꎬ
可以构建位错组态演化与材料力学性能间的关联ꎮ 可见ꎬ
材料加工涉及相变的热 /动力学同加工硬化涉及位错组态

演化的热 /动力学间的理论关联ꎬ 至关重要ꎮ 这里面涉及

３ 个关键问题: 大驱动力大能垒组合得到的相变组织的

弹性模量如何计算或测量? 相变的大驱动力和大能垒同

屈服前组织内位错存储以及屈服后加工硬化的关联? 如

何根据达到抗拉强度时位错组态同屈服开始时位错组态

的区别ꎬ 来得到强度和塑性的演化? 解决上述问题ꎬ 便

可以真正实现热 /动力学协同定量贯通加工工艺￣微观组

织￣力学性能ꎮ
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[２９] Ｋｅｌｔｏｎ Ｋ Ｆ. Ｓｏｌｉｄ Ｓｔａｔｅ Ｐｈｙｓｉｃｓ [Ｊ]ꎬ １９９１ꎬ ４５: ７５－１７７.

[３０] Ｔｒｕｈｌａｒ Ｄ Ｇꎬ Ｇａｒｒｅｔｔ Ｂ Ｃ. Ａｎｎｕａｌ Ｒｅｖｉｅｗ ｏｆ Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｃｈｅｍｉｓｔｒｙ [Ｊ]ꎬ

１９８４ꎬ ３５: １５９－１８９.

[３１] Ｍａｒｔｙｕｓｈｅｖ Ｌ Ｍꎬ Ｓｅｌｅｚｎｅｖ Ｖ Ｄ. Ｐｈｙｓｉｃｓ Ｒｅｐｏｒｔｓ [Ｊ]ꎬ ２００６ꎬ ４２６:

１－４５.

[３２] Ｆｉｓｃｈｅｒ Ｆ Ｄꎬ Ｓｖｏｂｏｄａ Ｊꎬ Ｐｅｔｒｙｋ Ｈ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ６７:

１－２０.

[３３] ＣａｓａｒｉＤꎬ Ｌｕｄｗｉｇ Ｔ Ｈꎬ Ｍｅｒｌｉｎ Ｍ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ:

Ａ [Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ６１０: ４１４－４２６.

[３４] Ｍａｃｃｈｉ Ｃꎬ Ｔｏｌｌｅｙ Ａꎬ Ｇｉｏｖａｃｈｉｎｉ Ｒꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [ Ｊ]ꎬ

２０１５ꎬ ９８: ２７５－２８７.

[３５] Ｗａｎｇ Ｑ Ｇ. Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌ ａｎｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ Ａ [Ｊ]ꎬ ２００３ꎬ

３４: ２８８７－２８９９.

[３６] Ｔａｈａｍｔａｎ Ｓꎬ Ｇｏｌｏｚａｒ Ｍ Ａꎬ Ｋａｒｉｍｚａｄｅｈ Ｆꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｃｈａｒａｃｔｅｒ￣

ｉｚａｔｉｏｎ [Ｊ]ꎬ ２００８ꎬ ５９: ２２３－２２８.

[３７] ＨａｇｈｓｈｅｎａｓＭꎬ Ｚａｒｅｉ￣Ｈａｎｚａｋｉ Ａꎬ Ｓａｂｅｔｇｈａｄａｍ Ｈ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ

ａｎｄ Ｃｏｍｐｏｕｎｄｓ [Ｊ]ꎬ ２００９ꎬ ４７７: ２５０－２５５.

[３８] Ｋｏｃｋｓ Ｕ Ｆꎬ Ｍｅｃｋｉｎｇ Ｈ. Ｐｒｏｇｒｅｓｓ ｉｎ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ [Ｊ]ꎬ ２００３ꎬ

４８: １７１－２７３.

[３９] Ｃｓａｎ􀅡ｄｉ Ｔꎬ Ｃｈｉｎｈ Ｎ Ｑꎬ Ｇｕｂｉｃｚａ Ｊ. Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｐｌａｓｔｉｃｉｔｙ

[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ５４: １７８－１９２.

[４０] Ｊｏｈｎｓｏｎ Ｇ Ｒꎬ Ｃｏｏｋ Ｗ Ｈ. Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ Ｆｒａｃｔｕｒｅ Ｍｅｃｈａｎｉｃｓ[Ｊ]ꎬ １９８３:

５４１－５４７.

[４１] Ｍｅｃｋｉｎｇ Ｈꎬ Ｋｏｃｋｓ Ｕ Ｆ. Ａｃｔａ Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａ [Ｊ]ꎬ １９８１ꎬ ２９: １８６５－

１８７５.

[４２] Ｅｓｔｒｉｎ Ｙꎬ Ｍｅｃｋｉｎｇ Ｈ. Ａｃｔａ Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａ [Ｊ]ꎬ １９８４ꎬ ３２: ５７－７０.

[４３] Ｓｉｍａｒ Ａꎬ Ｂｒéｃｈｅｔ Ｙꎬ ｄｅ Ｍｅｅｓｔｅｒ Ｂꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [ Ｊ]ꎬ

２００７ꎬ ５５: ６１３３－６１４３.

[４４] Ｆｒｉｂｏｕｒｇ Ｇꎬ Ｂｒéｃｈｅｔ Ｙꎬ Ｄｅｓｃｈａｍｐｓ Ａꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ

２０１１ꎬ ５９: ３６２１－３６３５.

[４５] ＫｕｂｉｎＬ Ｐꎬ Ｅｓｔｒｉｎ Ｙ. Ａｃｔａ Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａ ｅｔ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ １９９０ꎬ ３８:

６９７－７０８.

[４６] Ｈａｎｓｅｎ Ｂ Ｌꎬ Ｂｅｙｅｒｌｅｉｎ Ｉ Ｊꎬ Ｂｒｏｎｋｈｏｒｓｔ Ｃ Ａꎬ ｅｔ ａｌ. Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ Ｊｏｕｒ￣

ｎａｌ ｏｆ Ｐｌａｓｔｉｃｉｔｙ [Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ４４: １２９－１４６.

[４７] Ｂｅｒｔｉｎ Ｎꎬ Ｃａｐｏｌｕｎｇｏ Ｌꎬ Ｂｅｙｅｒｌｅｉｎ Ｉ Ｊ. Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｐｌａｓ￣

ｔｉｃｉｔｙ [Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ４９: １１９－１４４.

[４８] Ｒｏｔｅｒｓ Ｆꎬ Ｒａａｂｅ Ｄꎬ Ｇｏｔｔｓｔｅｉｎ Ｇ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２０００ꎬ ４８:

４１８１－４１８９.

[４９] Ｌｉｍ Ｈꎬ Ｌｅｅ Ｍ Ｇꎬ Ｋｉｍ Ｊ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｐｌａｓｔｉｃｉｔｙ

[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ ２７: １３２８－１３５４.

[５０] Ｌｉ Ｊ Ｊꎬ Ｓｏｈ Ａ Ｋ. Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｐｌａｓｔｉｃｉｔｙ [Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ ３９:

８８－１０２.

[５１] Ｓｅｏ Ｅ Ｊꎬ Ｃｈｏ Ｌꎬ Ｅｓｔｒｉｎ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ １１３:

１２４－１３９.

[５２] Ｋｕｂｌｅｒ Ｒ Ｆꎬ Ｂｅｒｖｅｉｌｌｅｒ Ｍꎬ Ｂｕｅｓｓｌｅｒ Ｐ. Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｐｌａｓ￣

ｔｉｃｉｔｙ [Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ ２７: ２９９－３２７.

[５３] Ｓｕｎ Ｃ Ｙꎬ Ｇｕｏ Ｎꎬ Ｆｕ Ｍ Ｗꎬ ｅｔ ａｌ. Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｐｌａｓｔｉｃｉｔｙ

[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ ７６: １８６－２１２.

[５４] Ｓｕｎｇ Ｊ Ｈꎬ Ｋｉｍ Ｊ Ｈꎬ Ｗａｇｏｎｅｒ Ｒ Ｈ. Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｐｌａｓｔｉｃｉｔｙ

[Ｊ]ꎬ ２０１０ꎬ ２６: １７４６－１７７１.

[５５] Ｘｕ Ｗꎬ Ｒｉｖｅｒａ￣Ｄíａｚ￣ｄｅｌ￣Ｃａｓｔｉｌｌｏ Ｐ Ｅ Ｊꎬ ｖａｎ ｄｅｒ Ｚｗａａｇ Ｓ.

Ｐｈｉｌｏｓｏｐｈｉｃａｌ Ｍａｇａｚｉｎｅ [Ｊ]ꎬ ２００９ꎬ ８９: １６４７－１６６１.

[５６] Ｃｈｅｎ Ｂ Ａꎬ Ｌｉｕ Ｇꎬ Ｗａｎｇ Ｒ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ６１

(５): １６７６－１６９０.

[５７] Ｊｉａｎｇ Ｌꎬ Ｌｉ Ｊ Ｋꎬ Ｃｈｅｎｇ Ｐ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｉｅｎｔｉｆｉｃ Ｒｅｐｏｒｔｓ [Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ

４: ３６０５.

[５８] Ｌｉｕ Ｆꎬ Ｙａｎｇ Ｇ Ｃ. Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｒｅｖｉｅｗｓ [Ｊ]ꎬ ２００６ꎬ ５１:

１４５－１７０.

[５９] Ｐｅｎｇ Ｈ Ｒꎬ Ｇｏｎｇ Ｍ Ｍꎬ Ｌｉｕ Ｆꎬ ｅｔ ａｌ. Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｒｅｖｉｅｗｓ

[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ ６２: ３０３－３３３.

[６０] Ｌｉｕ Ｆｅｎｇ(刘　 峰)ꎬ Ｗａｎｇ Ｋａｎｇ(王　 慷). Ａｃｔａ Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａ Ｓｉｎｉｃａ

(金属学报)[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ ５２: １３２６－１３３２.

[６１] Ｗａｎｇ Ｋꎬ Ｌｉｕ Ｚ Ｋꎬ Ｌｉｕ Ｆꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ １４７:

２６１－２７６.

[６２] Ｈｏｎｇ Ｍꎬ Ｗａｎｇ Ｋꎬ Ｌｉｕ Ｆꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍｐｏｕｎｄｓ

[Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ ６４７: ７６３－７６７.

[６３] Ｌｉｎ Ｂꎬ Ｗａｎｇ Ｋꎬ Ｌｉｕ Ｆꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ＆ Ｔｅｃｈ￣

ｎｏｌｏｇｙ [Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ ３４: １３５９－１３６３.

[６４] Ｐｅｎｇ Ｈ Ｒꎬ Ｈａｎｇ Ｌ Ｋꎬ Ｌｉｕ Ｆ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｌｅｔｔｅｒｓ [Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ ２１９:

２７６－２７９.

[６５] Ｒｉｓｋｅｎ Ｈ. Ｔｈｅ Ｆｏｋｋｅｒ￣Ｐｌａｎｃｋ Ｅｑｕａｔｉｏｎ￣Ｍｅｔｈｏｄｓ ｏｆ Ｓｏｌｕｔｉｏｎ ａｎｄ Ａｐｐｌｉ￣

ｃａｔｉｏｎｓ [Ｍ]. Ｈｅｉｄｅｌｂｅｒｇ: Ｓｐｒｉｎｇｅｒꎬ １９９６: １－３０.

[６６] Ａｚｉｚ Ｍｉｃｈａｅｌꎬ Ｋａｐｌａｎ Ｔ. Ａｃｔａ Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａ [Ｊ]ꎬ １９８８ꎬ ３６: ２３３５－

２３４７.

[６７] Ｇａｌｅｎｋｏ Ｐ Ｋ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｂ [Ｊ]ꎬ ２００２ꎬ ６５: １４４１０３.

[６８] Ｈａｒｔｍａｎｎ Ｈꎬ Ｇａｌｅｎｋｏ Ｐ Ｋꎬ Ｈｏｌｌａｎｄ￣Ｍｏｒｉｔｅ Ｄꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｐ￣

ｐｌｉｅｄ Ｐｈｙｓｉｃｓ [Ｊ]ꎬ ２００８ꎬ １０３: ０７３５０９.

[６９] Ｂｏｅｔｔｉｎｇｅｒ Ｗ Ｊꎬ Ｃｏｒｉｅｌｌ Ｓ Ｒꎬ Ｔｒｉｖｅｄｉ Ｒ. Ｒａｐｉｄ Ｓｏｌｉｄｉｆｉｃａｔｉｏｎ Ｐｒｏｃｅｓｓｉｎｇ:

Ｐｒｉｎｃｉｐｌｅｓ ａｎｄ Ｔｅｃｈｍｏｌｏｇｉｅｓ[Ｃ]. Ｂａｔｏｎ Ｒｏｕｇｅｌａ: Ｃｌａｉｔｏｒ’ｓ Ｐｕｂｌｉｓｈｉｎｇ

Ｄｉｖｉｓｉｏｎꎬ １９８８: １３－２５.

[７０] Ｇａｌｅｎｋｏ Ｐ Ｋꎬ Ｄａｎｉｌｏｖ Ｄ Ａ. Ｐｈｙｓｉｃｓ Ｌｅｔｔｅｒｓ Ａ [Ｊ]ꎬ １９９７ꎬ ２３５: ２７１－

２８０.

[７１] Ｗａｎｇ Ｋꎬ Ｗａｎｇ Ｈ Ｆꎬ Ｌｉｕ Ｆꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ６１:

４２５４－４２６５.

[７２] Ｊｉａｎｇ Ｌꎬ Ｌｉ Ｊ Ｋꎬ Ｃｈｅｎｇ Ｐ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｉｅｎｔｉｆｉｃ Ｒｅｐｏｒｔｓ [Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ

４: ３６０５.

[７３] Ｓｍｉｔｈ Ｔ Ｍꎬ Ｅｓｓｅｒ Ｂ Ｄꎬ Ａｎｔｏｌｉｎ Ｎꎬ ｅｔ ａｌ. Ｎａｔｕｒｅ Ｃｏｍｍｕｎｉｃａｔｉｏｎｓ

[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ ７: １３４３４.

[７４] Ｊｉａｎｇ Ｓ Ｈꎬ Ｗａｎｇ Ｈꎬ Ｗｕ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ｎａｔｕｒｅ [Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ ５４４: ４６０－

４６４.

[７５] Ｓｏｈｎ Ｓ Ｓꎬ Ｃｈｏｉ Ｋꎬ Ｋｗａｋ Ｊ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ７８:

１８１－１８９.

(本文为本刊约稿ꎬ 编辑　 吴　 锐)

３６２


