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摘　 要: Ｆｅ￣Ｇａ 合金因其低场大磁致伸缩性能和良好的力学性能ꎬ 在传感器、 换能器和精密加工等高技术领域具有重要应用前

景ꎬ 自 ２０００ 年以来成为磁致伸缩材料研究的热点ꎮ 尽管目前人们对非磁性 Ｇａ 元素固溶于 α￣Ｆｅ 显著提升磁致伸缩性能的微结构

根源没有形成统一认识ꎬ 但大量的研究表明 Ｆｅ￣Ｇａ 合金的大磁致伸缩与模量软化行为密切相关ꎮ 鉴于模量软化是马氏体相变的

重要特征ꎬ 有学者推测 Ｆｅ￣Ｇａ 合金可能也蕴含马氏体相变现象ꎮ 主要概述了 Ｆｅ１００－ｘＧａｘ(ｘ＝ ２１~２７ꎬ 原子百分数)合金的模量软化

现象、 马氏体相变行为、 马氏体相变与磁致伸缩性能的关联性等研究进展ꎬ 以加深对 Ｆｅ￣Ｇａ 合金大磁致伸缩微结构根源的理解ꎮ
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1　 前　 言

磁致伸缩材料是能感知磁场并产生驱动效应的重要

智能材料ꎬ 在航空航天、 深海探测、 精密机械和石油开

发等诸多高技术领域应用前景广阔[１] ꎮ 以 Ｔｂ￣Ｄｙ￣Ｆｅ 合金

(Ｔｅｒｆｅｎｏｌ￣Ｄ) 为代表的金属间化合物型稀土磁致伸缩材

料[２] ꎬ 在大功率水声换能器、 高精度微位移控制、 高速

开关阀和飞行器姿态精确控制等智能系统中获得了广泛

应用ꎮ 近年来ꎬ 高技术领域的快速发展ꎬ 对磁致伸缩材

料提出了更高的要求ꎬ 不仅要求其在低磁场下产生大的

磁应变ꎬ 而且要求其在强振动、 强冲击、 大负荷等恶劣

环境中ꎬ 具有良好的结构承载特性ꎮ 稀土磁致伸缩材料

的高驱动磁场和本征脆性难以满足上述需求ꎬ 由此引发

了对具有低场大磁致伸缩特性和高韧性的磁致伸缩材料

的研究热潮ꎮ 其中ꎬ 固溶体型 Ｆｅ￣Ｇａ 合金不仅能在低磁

场中产生大的应变ꎬ 而且具有塑韧性强、 居里温度高和

耐腐蚀性好等优点[３－６] ꎬ 成为 ２０００ 年以来磁致伸缩材料

领域的研究热点ꎮ 美国、 欧洲、 日本及中国等国家及地

区都投入了大量的人力和物力ꎬ 加强基础研究和技术开

发ꎬ 并取得了重要进展[７－２６] ꎮ
尽管 Ｆｅ￣Ｇａ 合金已被研究了 ２０ 年ꎬ 然而目前人们对

“非磁性 Ｇａ 固溶于 α￣Ｆｅ 将磁致伸缩性能提高 １０ 倍以上”
的微结构根源仍没有形成统一认识ꎮ 目前的研究工作主

要从 ３ 个方面来理解 Ｆｅ￣Ｇａ 合金的大磁致伸缩效应: 一
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是从电子结构方面ꎬ 第一性原理计算表明 Ｇａ 原子会增强

体心立方 Ａ２ 相的自旋￣轨道耦合作用ꎬ 因而固溶 Ｇａ 会提

高磁致伸缩性能[２７－３０] ꎻ 二是从微结构方面ꎬ 大量的实验

研究表明 Ｆｅ￣Ｇａ 合金为非均质材料ꎬ 在 Ａ２ 相基体上弥散

分布着四方结构纳米相(Ｍｏｄｉｆｉｅｄ￣Ｄ０３)ꎬ 沿<００１>方向形

成 Ｇａ￣Ｇａ 短程有序增强局域磁晶各向异性ꎬ 并诱发 Ａ２ 基

体相四方畸变ꎬ 从而产生大磁致伸缩效应[９ꎬ １０ꎬ １２ꎬ ２２] ꎻ 三

是从宏观性质方面ꎬ 研究表明具有磁致伸缩峰值的 Ｆｅ￣Ｇａ
合金会出现剪切弹性系数 ｃ′＝[(ｃ１１－ｃ１２) / ２]最小值ꎬ ｃ′的
减小会使得材料应变输出能力提高ꎬ 因此也有研究者提

出其大磁致伸缩效应与模量软化密切相关[３１－３５] ꎮ
随 Ｇａ 的固溶度和占位不同ꎬ Ｆｅ￣Ｇａ 合金中可形成无

序体心立方 Ａ２ 相、 有序体心立方 Ｂ２ 相与 Ｄ０３相、 有序

面心立方 Ｌ１２相或密排六方 Ｄ０１９相等多种结构ꎮ Ｆｅ￣Ｇａ 合

金平衡态和亚稳态的相组成差异显著(图 １)ꎬ 因此其磁

致伸缩性能对成分和热历史都十分敏感: 磁致伸缩性能

随 Ｇａ 含量非线性变化ꎬ 不同热处理状态的相差最多可达

３０％ꎮ 早期的研究表明ꎬ 亚稳态 Ｆｅ￣Ｇａ 合金分别在 Ｇａ 含

量(原子百分数ꎬ 下同)为 １９％和 ２７％附近出现两个磁致

伸缩峰值[３５](图 ２)ꎮ 第一个峰值出现在 Ｇａ 含量约 １９％
处ꎬ 从第一种和第二种角度均可给予很好的解释ꎮ 第二

个峰值出现在 Ｇａ 含量约 ２７％处ꎮ 然而ꎬ 基于电子结构

的研究表明 Ｄ０３的磁致伸缩系数低于 Ａ２ 相[１５] ꎬ 难以解

释磁致伸缩性能随 Ｇａ 含量的非线性变化ꎮ 最近ꎬ 也有学

者开始研究这两个峰值对应成分之间的合金中的四方结

构纳米相[１９] ꎬ 但目前还没有完整地关联四方相体积分数

与磁致伸缩性能ꎮ 因此ꎬ Ｆｅ￣Ｇａ 合金产生第二个磁致伸

缩峰值的微结构根源仍是一个开放的研究课题ꎮ

图 １　 Ｆｅ￣Ｇａ 合金平衡(ａ)和亚稳(ｂ)相图[８]

Ｆｉｇ􀆰 １　 Ｅｑｕｉｌｉｂｒｉｕｍ (ａ) ａｎｄ ｍｅｔａｓｔａｂｌｅ (ｂ) Ｆｅ￣Ｇａ ｐｈａｓｅ ｄｉａｇｒａｍｓ [８]

图 ２　 Ｆｅ￣Ｇａ 合金单晶的磁致伸缩系数和弹性系数与 Ｇａ 含量

的关系[３２ꎬ ３５]

Ｆｉｇ􀆰 ２　 Ｔｅｔｒａｇｏｎａｌ ｍａｇｎｅｔｏｓｔｒｉｃｔｉｏｎ ｃｏｎｓｔａｎｔ ａｎｄ ｅｌａｓｔｉｃ ｃｏｎｓｔａｎｔ ｖｓ.
Ｇａ ｃｏｎｔｅｎｔ ｉｎ Ｆｅ￣Ｇａ ｓｉｎｇｌｅ ｃｒｙｓｔａｌｓ[３２ꎬ ３５]

　 　 早在 ２００２ 年ꎬ Ｗｕｔｔｉｇ 等[１８]发现 Ｆｅ￣Ｇａ 合金随成分变

化出现的弹性系数降低与马氏体相变所伴随的模量软化

现象相类似ꎬ 因此推测亚稳态的 Ｆｅ￣Ｇａ 合金中可能已蕴

含纳米尺度的马氏体胚核ꎬ 并认为磁场可能诱发局域马

氏体相变ꎬ 从而产生大磁致伸缩效应ꎮ 随后ꎬ 研究者在

Ｆｅ￣Ｇａ 合金第二个磁致伸缩峰值对应成分附近的合金中

陆续发现四方或单斜马氏体相及由应力诱发马氏体相变

产生的伪弹性行为ꎮ 为加深对 Ｆｅ￣Ｇａ 合金大磁致伸缩机

制的理解ꎬ 本文将从其模量软化现象和马氏体相变行为

及二者与磁致伸缩性能的关联性等方面进行概述ꎮ

2　 Fe￣Ga 合金的磁致伸缩与模量软化

２０００ 年ꎬ Ｃｌａｒｋ 等率先报道了 Ｆｅ￣Ｇａ 合金的大磁致伸

缩效应[４] ꎬ 由此引发了国际上对这种固溶体型磁致伸缩

材料的研究热潮ꎮ 通过制备单晶材料ꎬ 其饱和磁致伸缩

系数可由 ７５ｐｐｍ 提高到 ４００ｐｐｍ 以上ꎮ 结合 Ｘ 射线衍射

和透射电镜表征ꎬ 他们把 Ｆｅ￣Ｇａ 合金的磁致伸缩系数

２６６
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３ / ２λ１００随成分变化曲线分为 ４ 个区域(图 ２) [３５] : Ａ 区域

(Ｇａ 含量<约 １９％)合金相组成为 Ａ２ 结构ꎬ ３ / ２λ１００随 Ｇａ
含量增大而逐渐增大ꎻ Ｂ 区域(１９％<Ｇａ 含量<２２􀆰 ５％)合
金相组成为包含 Ａ２ 和 Ｄ０３的多相结构ꎬ ３ / ２λ１００随 Ｇａ 含

量增大而降低ꎬ Ｇａ 含量为 ２２􀆰 ５％的合金 ３ / ２λ１００降低到峰

值的一半ꎻ Ｃ 区域(２２􀆰 ５％<Ｇａ 含量<２７％)被称为模量软

化区ꎬ 合金相组成以 Ｄ０３相为主ꎬ ３ / ２λ１００随 Ｇａ 含量进一

步增大到第二个峰值ꎻ Ｄ 区域(Ｇａ 含量大于约 ２７􀆰 ５％)的
合金中ꎬ Ｂ２ 相析出ꎬ ３ / ２λ１００随 Ｇａ 含量提高而进一步降

低ꎮ Ｃｌａｒｋ 等也系统研究了 Ｆｅ￣Ｇａ 单晶的剪切弹性系数

ｃ′＝[(ｃ１１－ｃ１２) / ２]随 Ｇａ 含量的变化ꎬ 如图 ２ 的下半部所

示[７ꎬ ３２] ꎮ 可以看到ꎬ Ｃ 区域合金的 ｃ′远低于其他 ３ 个区

域合金ꎬ 在 Ｇａ 含量为约 ２６％时达到最小值(８ ＧＰａ)ꎮ 根

据 ３ / ２λ１００ ＝－ｂ１ / ２ｃ′(其中 ｂ１为磁弹耦合系数)的关系ꎬ 第

二个磁致伸缩峰值可归因于合金的模量软化ꎮ
随后ꎬ Ｗｕｔｔｉｇ 与 Ｚａｒｅｓｔｋｙ 等也分别通过声速和非弹性

中子散射测量[１８ꎬ ３３ꎬ ３４] ꎬ 证实了 Ｆｅ￣Ｇａ 合金随 Ｇａ 含量增

大到 ２６％附近 ｃ′出现最小值的现象ꎮ 图 ３ 为 Ｚａｒｅｓｔｋｙ 等测

量得到的 Ｔ２[ξξ０]声子色散谱ꎬ 随 Ｇａ 含量增大ꎬ 曲线斜

率逐渐降低ꎬ 表明其弹性系数 ｃ′逐渐变小ꎮ 根据 ｃ′随 Ｇａ
含量的变化关系ꎬ 当外推 Ｇａ 原子百分数至 ２８％时ꎬ ｃ′近
乎为 ０ꎮ 值得关注的是ꎬ 模量软化是铁弹体系发生马氏

体相变的特征现象ꎬ 当冷却温度接近马氏体相变开始温

度时ꎬ 奥氏体相因模量软化而产生无扩散的原子重

排[３７] ꎮ 因此ꎬ 在第二个磁致伸缩峰值对应成分附近的

Ｆｅ￣Ｇａ 合金具有马氏体相变的趋势ꎬ 或者已处于即将发

生马氏体相变的边缘ꎮ 据此ꎬ Ｋｈａｃｈａｔｕｒｙａｎ 等推测 Ｆｅ￣Ｇａ
合金是非均匀固溶体ꎬ 在固溶处理态可能已含有由马氏

体胚芽构成的纳米团簇ꎬ 其示意图如图 ４ 所示[１７] ꎮ 这种

纳米尺度的马氏体胚芽与预马氏体相变[３８] 和应变玻璃转

变[３９]所产生的应变短程有序非常类似ꎮ 因此ꎬ 也有研究

图 ３　 Ｆｅ￣Ｇａ 合金的 Ｔ２[ξξ０]声子散射曲线[３３]

Ｆｉｇ􀆰 ３　 Ｐｈｏｎｏｎ ｄｉｓｐｅｒｓｉｏｎ ｃｕｒｖｅｓ ｏｆ Ｆｅ￣Ｇａ ａｌｌｏｙｓ[３３]

图 ４　 包含纳米低对称性相的 Ｆｅ￣Ｇａ 合金微观结构示意图[１７]

Ｆｉｇ􀆰 ４　 Ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｏｆ ｍａｇｎｅｔｉｃ ｄｏｍａｉｎ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ａｎｄ ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｏｆ

ｄｉｓｐｅｒｓｉｖｅ ｌｏｗ￣ｓｙｍｍｅｔｒｙ ｎａｎｏｐａｒｔｉｃｌｅｓ ｅｍｂｅｄｄｅｄ ｗｉｔｈｉｎ ｃｕｂｉｃ

ｍａｔｒｉｘ ( Ｔｈｅ ｎａｎｏｐａｒｔｉｃｌｅｓ ａｒｅ ｓｈｏｗｎ ｂｙ ｈａｔｃｈｉｎｇꎻ ａｒｒｏｗｓ

ｗｉｔｈｉｎ ｎａｎｏｐａｒｔｉｃｌｅｓ ｉｎｄｉｃａｔｅ ｔｈｅ ｄｉｒｅｃｔｉｏｎ ｏｆ ｍａｇｎｅｔｉｃ ｍｏ￣

ｍｅｎｔｓꎻ ａｒｒｏｗｓ ｏｕｔｓｉｄｅ ｔｈｅ ｎａｎｏｐａｒｔｉｃｌｅｓ ｉｎｄｉｃａｔｅ ｔｈｅ ｄｉｒｅｃｔｉｏｎ

ｏｆ ｍａｇｎｅｔｉｚａｔｉｏｎ ｏｆ ｔｈｅ ｍａｇｎｅｔｉｃ ｄｏｍａｉｎｓ ｉｎ ｔｈｅ ｂｃｃ ｐａｒｅｎｔ

ｐｈａｓｅꎻ ａｎｄ ｔｈｅ ｂｌｕｅ ａｎｄ ｇｒｅｅｎ ｌｉｎｅｓ ｄｅｓｉｇｎａｔｅ ｐｏｓｓｉｂｌｅ ９０℃

ａｎｄ １８０℃ ｄｏｍａｉｎ ｗａｌｌｓ ｏｆ ｔｈｅ ｂｃｃ ｍａｔｒｉｘ) [１７]

者认为 Ｆｅ￣Ｇａ 合金的大磁致伸缩是纳米马氏体在磁场作

用下的变体再取向所致[４０] ꎮ
另外ꎬ 利用 Ｆｅ￣Ｇａ 合金的低弹性系数ꎬ 通过热处理

或微量固溶稀土元素(ＲＥ)可使基体软化甚至诱导基体产

生四方畸变ꎬ 也可进一步提高第一个峰值成分附近的合

金的磁致伸缩性能ꎮ 稀土元素在改善 Ｆｅ￣Ｇａ 合金冶金行

为方面具有积极作用 [４１] ꎬ 并且更多的报道表明ꎬ 微量固

溶 ＲＥ 原子会诱发 Ｍｏｄｉｆｉｅｄ￣Ｄ０３ 纳米四方相( Ｌ６０ 结构)ꎬ
并显著提高磁致伸缩性能[１１ꎬ １２ꎬ ４２－４８] ꎮ 例如ꎬ 微量固溶 Ｔｂ
的甩带样品磁致伸缩性能比 Ｆｅ￣Ｇａ 合金高 ５ 倍[４２] ꎬ
(Ｆｅ８１Ｇａ１９) ９９􀆰 ９５Ｔｂ０􀆰 ０５ 块体单晶材料的磁致伸缩性能也比

Ｆｅ８１Ｇａ１９合金高 ２８％(从 ３１１ｐｐｍ 提高到 ３９９ｐｐｍ) [４３] ꎬ 如

图 ５ 所示ꎮ 由于 ４ｆ 族稀土元素的强各向异性和 Ｍｏｄｉｆｉｅｄ￣
Ｄ０３较低的晶格对称性ꎬ 局域增强的磁晶各向异性有助于

提高磁致伸缩性能ꎮ 更重要的是ꎬ 这种四方纳米相使模

量低的 Ａ２ 基体相产生四方畸变(意即提高基体相的自发

磁致伸缩系数 λ００１)ꎬ 从而对增强磁致伸缩性能起关键作

用(图 ６) [１１ꎬ １２] ꎮ 值得注意的是ꎬ 与 Ｄ０３相中 Ｇａ￣Ｇａ 原子

对沿 < １１０ > 方向排列不同ꎬ Ｍｏｄｉｆｉｅｄ￣Ｄ０３ 四方相中的

Ｇａ￣Ｇａ 原子对沿<００１>方向排列ꎬ 其转变需要 Ｇａ 和 Ｆｅ 原

子位置互换(原子扩散) [４９] ꎬ 因此不是马氏体相变ꎮ 另

外ꎬ 基于 Ａ２ 相转变为 Ｌ１２相同时需要原子扩散和晶格切

变的特性[２３]ꎬ 作者团队通过在平衡相图的 Ａ２ / (Ａ２′＋Ｌ１２)
相界对应的温度附近淬火处理ꎬ 可以得到比直接在远高

于该相界温度淬火更低的弹性模量ꎬ 使多晶 Ｆｅ８１Ｇａ１９合金
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的磁致伸缩性能由 ７０ｐｐｍ 提高到 １２０ｐｐｍꎬ 增幅为 ７１􀆰 ４％
(图 ７) [５０] ꎮ 这种导致模量软化的相界可称为易失稳相界

(ｉｎｓｔａｂｌｅ ｐｈａｓｅ ｂｏｕｎｄａｒｙꎬ ＩＰＢ)ꎮ
上述进展表明: Ｆｅ￣Ｇａ 合金的大磁致伸缩与模量软

化行为密切相关ꎬ 通过合金化或热处理可使晶格畸变或

进一步软化ꎬ 从而显著提高磁致伸缩性能ꎮ 这种基于模

量软化的方法有望为研制具有更高磁致伸缩性能的

Ｆｅ￣Ｇａ 合金和促进其应用提供参考ꎮ

图 ５　 不含 Ｔｂ(ａ)和含 ５％ Ｔｂ(ｂ)的 Ｆｅ￣Ｇａ 单晶室温磁致伸缩曲线[４３]

Ｆｉｇ􀆰 ５　 Ｒｏｏｍ￣ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ ｍａｇｎｅｔｏｓｔｒｉｃｔｉｖｅ ｃｕｒｖｅｓ ｆｏｒ Ｆｅ￣Ｇａ ａｌｌｏｙｓ ｓｉｎｇｌｅ ｃｒｙｓｔａｌｓ ｗｉｔｈｏｕｔ Ｔｂ(ａ) ａｎｄ ｗｉｔｈ ５％ Ｔｂ (ｂ)

ｍｅａｓｕｒｅｄ ｕｎｄｅｒ ｔｈｅ ｃｏｍｐｒｅｓｓｉｖｅ ｓｔｒｅｓｓ ｏｆ ０ꎬ ３０ꎬ ６０ ａｎｄ １２０ ＭＰａꎬ ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙ [４３]

图 ６　 Ｆｅ８３Ｇａ１７(ａ)和 Ｆｅ８３Ｇａ１７Ｌａ０􀆰 ２(ｂ)的同步辐射 ＸＲＤ 图谱[１１] ꎮ ＳＴＥＭ 模式下 Ｆｅ８３Ｇａ１７(ｃ)和 Ｆｅ８３Ｇａ１７Ｌａ０􀆰 ２(ｄ)的暗场像ꎬ

Ｆｅ３Ｇａ 的 Ｄ０３(ｅ)和 ｍｏｄｉｆｉｅｄ￣Ｄ０３(ｆ)单胞[１２]

Ｆｉｇ􀆰 ６　 Ｈｉｇｈ￣ｒｅｓｏｌｕｔｉｏｎ ＸＲＤ ｐａｔｔｅｒｎｓ ｆｏｒ Ｆｅ８３Ｇａ１７(ａ) ａｎｄ Ｆｅ８３Ｇａ１７Ｌａ０􀆰 ２(ｂ) [１１] . Ｄａｒｋ￣ｆｉｅｌｄ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ Ｆｅ８３Ｇａ１７( ｃ) ａｎｄ Ｆｅ８３ ￣

Ｇａ１７Ｌａ０􀆰 ２(ｄ) ａｃｑｕｉｒｅｄ ｉｎ ＳＴＥＭ ｍｏｄｅ ｓｈｏｗｉｎｇ ｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎ ｌｉｎｅｓꎬ ｕｎｉｔ ｃｅｌｌｓ ｏｆ ｃｕｂｉｃ Ｄ０３(ｅ) ａｎｄ ｔｅｔｒａｇｏｎａｌ ｍｏｄｉｆｉｅｄ￣Ｄ０３(ｆ)

ｓｔｒｕｃｔｕｒｅｓ ｏｆ Ｆｅ３Ｇａꎬ ｗｈｅｒｅ ｔｈｅ Ｇａ ａｔｏｍｓ ｏｃｃｕｐｙ ａｌｔｅｒｎａｔｅ ｐｌａｎｅｓꎬ ｆｏｒｍｉｎｇ ａ ｔｅｔｒａｈｅｄｒｏｎ. Ｔｈｅ ｕｎｄｅｒｌｙｉｎｇ Ｌ６０ ｔｅｔｒａｇｏｎａｌ ｃｅｌｌ

ｗｉｔｈ ｐａｒａｍｅｔｅｒｓ (ａ０ / ２ ꎬ ａ０ / ２ ꎬ ａ０ / ２) ｉｓ ｉｎｄｉｃａｔｅｄ ｂｙ ｄａｓｈｅｄ ｂｌｕｅ ｌｉｎｅｓ [１２]

3　 Fe￣Ga 合金中的马氏体相变

为理解 Ｆｅ￣Ｇａ 合金模量软化引起的高磁致伸缩性能ꎬ
研究 Ｆｅ￣Ｇａ 合金中所可能蕴含的马氏体相变和马氏体相

的结构也是一项重要内容ꎮ 虽然目前所报道的 Ｆｅ￣Ｇａ 合

金中马氏体相结构不同ꎬ 但是研究者均认为非密堆积结

构的 Ｄ０３有序相是发生马氏体相变的母相ꎮ Ｄ０３相的标准

化学计量比为 Ｆｅ３Ｇａꎬ 空间群为 Ｆｍ ３ｍ(Ｎｏ􀆰 ２２５)ꎬ Ｇａ 原

子占据特殊的 ４ａ 位置ꎬ 其晶格常数约为 Ａ２ 结构的两倍ꎮ

Ｆｅ￣Ｇａ 合金中存在大量缺陷ꎬ 如多晶材料在 Ｄ０３相区淬火

后同时包含大量的无序 Ａ２ 相ꎬ 单晶材料在 Ｄ０３相区有序

化处理后仍有大量的反向畴界ꎬ 这些缺陷会显著降低马

氏体相变驱动力ꎬ 增加了研究难度ꎮ
２００７ 年ꎬ Ｋｈａｃｈａｔｕｒｙａｎ 和 Ｖｉｅｈｌａｎｄ[１６ꎬ １７]在研究 Ｆｅ￣Ｇａ

合金从亚稳态向平衡态转变过程的工作中ꎬ 推测 Ｄ０３相

先发生无扩散的位移型相变形成面心四方结构的 Ｄ０２２中

间相ꎬ 再经原子扩散和晶格畸变转变为 Ｌ１２ 平衡相ꎬ 如

图 ８ 所示ꎮ 这种 Ｄ０３到 Ｄ０２２的无扩散相变与 Ｎｉ３Ａｌ 的马氏

４６６
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图 ７　 不同热处理工艺处理的 Ｆｅ８１Ｇａ１９样品的压缩应力￣应变曲线( ａ)ꎻ 不同热处理工艺处理后的 Ｆｅ８１Ｇａ１９样品的磁致伸缩曲线

(ｂ)ꎬ (ｂ１)和(ｂ２)为对应的[１１０]晶带轴电子衍射花样[５０]

Ｆｉｇ􀆰 ７　 Ｃｏｍｐｒｅｓｓｉｖｅ ｓｔｒｅｓｓ￣ｓｔｒａｉｎ ｃｕｒｖｅｓ ｆｏｒ Ｆｅ８１Ｇａ１９ ｓａｍｐｌｅｓ ａｆｔｅｒ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｈｅａｔ￣ｔｒｅａｔｍｅｎｔｓ ( ａ)ꎻ Ｍａｇｎｅｔｏｓｔｒｉｃｔｉｏｎ ｃｕｒｖｅｓ ｆｏｒ Ｆｅ８１Ｇａ１９ ａｌｌｏｙ

ｓｕｂｊｅｃｔｅｄ ｔｏ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｈｅａｔ￣ｔｒｅａｔｍｅｎｔｓ (ｂ)ꎬ (ｂ１) ａｎｄ (ｂ２) ａｒｅ ｓｅｌｅｃｔｉｖｅ ａｒｅａ ｅｌｅｃｔｒｏｎ ｄｉｆｆｒａｃｔｉｏｎ (ＳＡＥＤ) ｐａｔｔｅｒｎｓ ｔａｋｅｎ ａｌｏｎｇ[１１０]

ｚｏｎｅ ａｘｉｓ [５０]

图 ８　 Ｆｅ３Ｇａ 的 Ｄ０３、 Ｄ０２２和 Ｌ１２单胞与相变路径[１６ꎬ １７]

Ｆｉｇ􀆰 ８　 Ｕｎｉｔ ｃｅｌｌｓ ｏｆ Ｄ０３ꎬ Ｄ０２２ ａｎｄ Ｌ１２ ｏｆ Ｆｅ３Ｇａ ａｎｄ ｔｈｅ ｔｒａｎｓｆｏｒｍａ￣

ｔｉｏｎ ｐａｔｈｗａｙ[１６ꎬ １７]

体相变类似[５１] ꎮ 然而ꎬ 截至目前ꎬ Ｆｅ￣Ｇａ 合金中的 Ｄ０２２

相还没有被实验证实ꎮ ２０１５年ꎬ Ｌｉｎ[５２]等报道了在经 ７００ ℃
时效处理 ２４ ｈ 后的多晶 Ｆｅ７３Ｇａ２７合金中具有孪晶结构的

Ｌ１０ ￣ｌｉｋｅ 四方相ꎬ 并认为这是 Ｄ０３经贝恩应变所形成的马

氏体ꎬ 如图 ９ 所示ꎮ 图 ９ａ 中ꎬ 四方 Ｌ１０ ￣ｌｉｋｅ 相与 Ｌ１２平衡

相共存ꎬ 图 ９ｂ 和 ９ｄ 分别是沿不同晶带轴四方相的电子

衍射花样ꎬ 其晶格常数为 ａ＝ ４􀆰 ５４２ Å、 ｃ＝ ４􀆰 １７８ Åꎬ 四方

度 ｃ / ａ＝ ０􀆰 ９１９８ꎻ 从图 ９ｄ 可以看出 Ａ２ 与四方相具有贝恩

图 ９　 时效处理后 Ｆｅ７３Ｇａ２７合金中的 Ｌ１０ ￣ｌｉｋｅ 四方相及 Ｌ１２平衡相[５２]

Ｆｉｇ􀆰 ９　 ＴＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ ｔｈｅ Ｆｅ７３Ｇａ２７ ａｌｌｏｙ ａｇｅｄ ａｔ ７００ ℃ ｆｏｒ ２４ ｈ[５２] : (ａ) ＢＦ ｉｍａｇｅ ｓｈｏｗｉｎｇ ｔｅｔｒａｇｏｎａｌ Ｌ１０ ￣ｌｉｋｅ ｍａｒｔｅｎｓｉｔｅ ａｎｄ Ｌ１２ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅｓꎬ

(ｂ) ＳＡＥＤ ｐａｔｔｅｒｎ ｏｆ ｔｅｔｒａｇｏｎａｌ Ｌ１０ ￣ｌｉｋｅ ｍａｒｔｅｎｓｉｔｅ ａｌｏｎｇ ｚｏｎｅ ａｘｉｓ[０１１]Ｍꎬ (ｃ) ＤＦ ｉｍａｇｅ ｏｆ ｇ＝[２００]Ｍꎬ ｒｅｖｅａｌｉｎｇ ｔｗｉｎｎｅｄ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅꎬ

(ｄ) ＳＡＥＤ ｐａｔｔｅｒｎ ａｌｏｎｇ ｚｏｎｅ ａｘｉｓ[１００]Ｍ / / [１１１] Ａ２ꎬ (ｅ) ＳＡＥＤ ｐａｔｔｅｒｎ ａｌｏｎｇ ｚｏｎｅ ａｘｉｓ[０１３] Ｌ１２
ꎬ ａｎｄ (ｆ) ＤＦ ｉｍａｇｅ ｏｆ ｇ＝[２００] Ｌ１２

.
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关系ꎬ 从图 ９ｃ 的暗场像可以看到四方相晶粒内部包含孪

晶亚结构ꎮ 然而ꎬ 他们没有对这种时效处理后得到的四

方相与 Ｄ０３相的成分差异进行进一步表征ꎬ 它也有可能

是 Ｋｈａｃｈａｔｕｒｙａｎ 等推测的 Ｄ０２２向 Ｌ１２相转变过程中所形成

的中间相ꎬ 因此ꎬ 这种 Ｌ１０ ￣ｌｉｋｅ 四方相是否是无扩散型

相变产生的马氏体仍有待商榷ꎮ
早在 ２００５ 年ꎬ Ｙａｓｕｄａ 等[５３]就在 Ｄ０３结构的 Ｆｅ３Ｇａ 单

晶体中首次发现了伪弹性现象ꎮ 随后ꎬ 他们又对 Ｄ０３ 有

序度对伪弹性的影响进行了研究[５４] ꎮ ２００８ 年ꎬ Ｙａｓｕｄａ
等[５５]报道了 Ｆｅ￣Ｇａ 合金中的应力诱发马氏体现象ꎬ 对

Ｄ０３结构的 Ｆｅ７６􀆰 ２Ｇａ２３􀆰 ８单晶在 ８００ ℃固溶处理ꎬ 沿[１４９]
方向拉伸至 ５％ꎬ 采用透射电镜观察到了 １４Ｍ(１４ 层周期

调制的单斜相)马氏体ꎬ 图 １０ａ 为马氏体的明场像ꎬ 图 １０ｂ
为马氏体的电子衍射花样ꎬ 图 １０ｃ 为马氏体的原子结构

投影图ꎮ 进一步ꎬ 在这个样品中得到了约 ７％的可完全回

复的伪弹性ꎮ 同时ꎬ 也在透射电镜中观察到了形变诱发

的伪孪晶结构ꎬ 也可产生~６％的伪弹性应变[５５] ꎬ 表明模

量软化的 Ｆｅ￣Ｇａ 合金具有多种变形机制ꎮ
作者课题组最近也在 Ｆｅ７９Ｇａ２１多晶中观察到了应力诱

发马氏体现象[５６] ꎬ 但其结构与 Ｙａｓｕｄａ 等所报道的 １４Ｍ
结构不同ꎮ 尽管该合金在固溶处理后的 Ｄ０３平均有序度

不高ꎬ 且大部分区域为 Ｄ０３有序度较低的体心立方结构ꎬ
但在 Ｄ０３有序度较高的局部区域发现了应力诱发 ６Ｍ 马

氏体ꎬ 如图 １１ 所示ꎮ 从两个晶带轴的电子衍射花样可以

图 １０　 Ｆｅ７６􀆰 ２Ｇａ２３􀆰 ８单晶中应力诱发的 １４Ｍ 马氏体[５５]

Ｆｉｇ􀆰 １０　 Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｏｆ ｓｔｒｅｓｓ￣ｉｎｄｕｃｅｄ ｍａｒｔｅｎｓｉｔｅ ｗｉｔｈ ｔｈｅ １４Ｍ ｓｕｐｅｒｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｉｎ Ｆｅ７６􀆰 ２ Ｇａ２３􀆰 ８ ｓｉｎｇｌｅ ｃｒｙｓｔａｌ ｓｏｌｕｔｉｏｎｅｄ ａｔ １０７３ Ｋ ａｎｄ ｔｈｅｎ

ｐｕｌｌｅｄ ｔｏ εｐ ＝ ５％ ａｔ ｒｏｏｍ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ: (ａ) Ａ ｂｒｉｇｈｔ￣ｆｉｅｌｄ ＴＥＭ ｉｍａｇｅꎬ (ｂ) ａ ｄｉｆｆｒａｃｔｉｏｎ ｐａｔｔｅｒｎ ｏｆ ｔｈｅ １４Ｍ ｍａｒｔｅｎｓｉｔｅ ｔａｋｅｎ ｆｒｏｍ ｔｈｅ

ｖａｒｉａｎｔ “Ｍ” ｉｎ (ａ)ꎬ (ｃ) ｕｎｉｔ ｃｅｌｌ ｏｆ ｔｈｅ １４Ｍ ｍａｒｔｅｎｓｉｔｅ [５５]

图 １１　 Ｆｅ７９Ｇａ２ １多晶中应力诱发的 ６Ｍ 马氏体[５６]

Ｆｉｇ􀆰 １１　 ＴＥＭ ｃｈａｒａｃｔｅｒｉｚａｔｉｏｎｓ ｏｆ Ｆｅ７９Ｇａ２１ ｆｏｉｌ ｓａｍｐｌｅ: (ａ) ＳＡＥＤ ｐａｔｔｅｒｎ ａｎｄ (ｂ) ｂｒｉｇｈｔ ｆｉｅｌｄ ｉｍａｇｅ ｔａｋｅｎ ｗｉｔｈ[１１０]￣ＢＣＣ ｚｏｎｅ ａｘｉｓ ｆｒｏｍ ｔｈｅ

ＢＣＣ ｐｈａｓｅ ｒｅｇｉｏｎ (ｔｙｐｅ Ｉ)ꎻ (ｃ ~ ｆ) ＳＡＥＤ ｐａｔｔｅｒｎｓ ａｎｄ ｂｒｉｇｈｔ ｆｉｅｌｄ ｉｍａｇｅｓ ｔａｋｅｎ ｆｒｏｍ ｔｈｅ ｍａｒｔｅｎｓｉｔｉｃ ｐｈａｓｅ ｒｅｇｉｏｎ ( ｔｙｐｅ ＩＩ): ( ｃ)

ＳＡＥＤ ｐａｔｔｅｒｎ ｔａｋｅｎ ｗｉｔｈ[１０２] ｚｏｎｅ ａｘｉｓꎬ (ｄ) ｌｏｗ ｍａｇｎｉｆｉｃａｔｉｏｎ ｂｒｉｇｈｔ ｆｉｅｌｄ ｉｍａｇｅꎬ (ｅ) ＳＡＥＤ ｐａｔｔｅｒｎ ａｎｄ (ｆ) ｈｉｇｈ ｒｅｓｏｌｕｔｉｏｎ ＴＥＭ
ｉｍａｇｅ ｔａｋｅｎ ｗｉｔｈ[２１０] ｚｏｎｅ ａｘｉｓ[５６]
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计算出这种 ６ 层调制的单斜马氏体相的晶格常数 ａ ≈
４􀆰 ７９７ Å、 ｂ≈ ６􀆰 ０２８ Å、 ｃ≈１３􀆰 ３６４ Å、 β＝ ９４􀆰 ４７°ꎮ 随后ꎬ
我们通过对 ｃ′最小值对应成分附近的 Ｆｅ７４Ｇａ２６多晶合金进

行有序化处理ꎬ 提高 Ｄ０３平均有序度ꎬ 又观察到了温度诱

发的 ６Ｍ 马氏体[５７]ꎬ 如图 １２ 所示ꎮ 由于 Ｇａ 含量不同ꎬ 这

个合金的 ６Ｍ 马氏体晶格常数与 Ｆｅ７９Ｇａ２１合金中的 ６Ｍ 相的

略有不同ꎬ ａ≈ ５􀆰 １２ Å、 ｂ ≈ ６􀆰 ２８ Å、 ｃ≈１３􀆰 ７８ Å、 β ＝
９３􀆰 ８３°ꎮ 图 １３ 给出了 Ｄ０３转变为 ６Ｍ 的球棍模型ꎮ 图 １３ａ
为[００１]￣Ｄ０３投影图ꎬ 虚线突出了选定的原子ꎬ 实线凸显

了位移之后的原子ꎬ Ｌ０￣Ｌ６ 标线为(１＋ｎꎬ １＋ｎꎬ ０)平面的

投影ꎮ 平面 Ｌ１ 和 Ｌ２ 沿<１１０>方向移动 ２ / ６ａꎬ 同时平面

Ｌ３ 沿<１１０>方向移动 ２ / ６ａꎬ 可形成图 １３ｂ 中的 ６Ｍ 结构ꎮ
上述关于马氏体结构的研究结果ꎬ 表明 Ｆｅ￣Ｇａ 合金

的马氏体相变在宽成分范围内存在ꎬ 也为理解 Ｆｅ￣Ｇａ 合

金因模量软化而产生大磁致伸缩特性提供了重要证据ꎮ
Ｓｔｅｉｎｅｒ 等最近报道[５８] ꎬ 他们在 Ｆｅ８２Ｇａ１８单晶中发现磁场

会诱发 Ｄ０３向 ６Ｍ 马氏体转变(图 １４)ꎬ 并认为这种纳米

尺度的相变是产生大磁致伸缩效应的关键ꎮ 这一工作为

理解 Ｆｅ￣Ｇａ 合金的大磁致伸缩效应的物理机制提供了新

视角ꎮ
然而ꎬ 在有序化处理后的 Ｆｅ７４Ｇａ２６多晶合金中ꎬ 我们

并没有看到磁致伸缩性能有明显提高ꎮ 这可能与 Ｄ０３相

的磁致伸缩性能低于 Ａ２ 相以及有序转变过程中形成的大

量反相畴界有关ꎮ 因此ꎬ 为了获得更高的磁致伸缩性能ꎬ
需要抑制这些不利因素ꎬ 如制备高度 Ｄ０３有序的单相单

晶材料ꎮ 这需要从添加能够稳定 Ｄ０３相且不降低磁致伸

缩性能的合金化元素、 单晶材料制备及合适的有序化处

理等方面开展深入和系统研究ꎮ 另外ꎬ 与 Ｎｉ￣Ｍｎ 基 Ｈｅｕｓｌｅｒ

图 １２　 Ｆｅ７４Ｇａ２６多晶中温度诱发的 ６Ｍ 马氏体[５７]

Ｆｉｇ􀆰 １２　 ＴＥＭ ｃｈａｒａｃｔｅｒｉｚａｔｉｏｎｓ ｆｏｒ ｔｈｅ ｌｏｎｇ￣ｔｅｒｍ ａｇｅｄ Ｆｅ７４Ｇａ２６ ｓａｍｐｌｅ ａｆｔｅｒ ｃｒｙｏｇｅｎｉｃ ｔｒｅａｔｉｎｇ: (ａꎬ ｄ) ｄｉｆｆｒａｃｔｉｏｎ ｐａｔｔｅｒｎｓ ｏｆ ｔｈｅ ｌｏｃａｌ ｍａｒｔｅｎｓ￣

ｉｔｅ ｗｉｔｈ[２１０]Ｍ ａｎｄ[２３４]Ｍ ｚｏｎｅ ａｘｉｓꎬ (ｂꎬ ｅ) ｔｈｅ ｃｏｒｒｅｓｐｏｎｄｉｎｇ ｂｒｉｇｈｔ ｆｉｅｌｄ ｉｍａｇｅꎬ (ｃꎬ ｆ) ｔｈｅ ｃｏｒｒｅｓｐｏｎｄｉｎｇ ｈｉｇｈ ｒｅｓｏｌｕｔｉｏｎ ＴＥＭ

ｉｍａｇｅｓ [５７]

图 １３　 Ｆｅ３Ｇａ 中 Ｄ０３转变为 ６Ｍ 马氏体的球棍模型[５７]

Ｆｉｇ􀆰 １３　 Ｂａｌｌ￣ｓｔｉｃｋ ｍｏｄｅｌ ｆｏｒ ｔｈｅ ｔｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｆｒｏｍ Ｄ０３ ｔｏ ６Ｍ ｏｆ Ｆｅ３Ｇａ[５７]
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图 １４　 Ｆｅ８２Ｇａ１８单晶在冷热循环和循环磁化后的电子衍射花样演变[５８]

Ｆｉｇ􀆰 １４　 Ｔａｂｌｅａｕ ｓｈｏｗｉｎｇ ｔｈｅ ｅｖｏｌｕｔｉｏｎ ｏｆ ＳＡＥＤ ｐａｔｔｅｒｎｓ ｆｏｒ Ｆｅ８２Ｇａ１８ ｓｉｎｇｌｅ ｃｒｙｓｔａｌ ｕｐｏｎ ｔｈｅｒｍａｌ ａｎｄ ｍａｇｎｅｔｉｃ ｃｙｃｌｅｓ ([２１０]￣ｏｒｉｅｎｔｅｄ

ＳＡＥＤ ｐａｔｔｅｒｎｓ) [５８]

合金中的 Ｌ２１→６Ｍ 相变类似[５９] ꎬ Ｆｅ￣Ｇａ 合金中的 Ｄ０３→
６Ｍ 相变也属于热弹性马氏体相变ꎬ 基于该相变也可能获

得超弹性和形状记忆效应等特性ꎬ 从而有望拓宽 Ｆｅ￣Ｇａ
合金的功能范围ꎮ

4　 结　 语

Ｆｅ￣Ｇａ 合金的大磁致伸缩效应与模量软化现象得到

了较多关注ꎮ 已有研究显示ꎬ Ｆｅ￣Ｇａ 合金的大磁致伸缩

与模量软化密切相关ꎮ 利用 Ｆｅ￣Ｇａ 合金的低弹模特性ꎬ
微量固溶稀土元素或热处理是实现模量软化和增强磁致

伸缩性能的有效途径ꎬ 有望成为促进 Ｆｅ￣Ｇａ 合金发展和

应用的重要方向ꎮ 与模量软化相伴的马氏体相变行为也

被实验所证实ꎬ 为理解固溶非磁性 Ｇａ 显著增强磁致伸缩

效应的物理机制提供了新视角ꎮ 但是ꎬ 目前针对 Ｆｅ￣Ｇａ
合金马氏体相变行为的研究还比较少ꎬ 如合金成分与有

序度如何影响马氏体相变温度和马氏体结构、 高有序度

合金的磁场诱发马氏体相变机制等问题都有待深入研究ꎮ
未来通过调控 Ｆｅ￣Ｇａ 合金的模量软化和马氏体相变行为ꎬ
有望进一步提高其磁致伸缩性能ꎬ 发现基于马氏体相变

的超弹性和形状记忆效应等新特性ꎬ 推动 Ｆｅ￣Ｇａ 合金进

入更多应用场合ꎮ
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Ｌｅｔｔｅｒｓ[Ｊ]ꎬ ２００９ꎬ １０２(１２): １２７２０１.

[１１] ＨＥ Ｙ Ｋꎬ ＫＥ Ｘ Ｑꎬ ＪＩＡＮＧ Ｃ Ｂꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｄｖａｎｃｅｄ Ｆｕｎｃｔｉｏｎａｌ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ

[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ ２８(２０): １８００８５８.

[１２] ＨＥ Ｙ Ｋꎬ ＪＩＡＮＧ Ｃ Ｂꎬ ＷＵ Ｗꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ １０９

(１): １７７－１８６.

[１３] ＰＡＬＡＣＨＥＶ Ｖ Ｖꎬ ＥＭＤＡＤＩ Ａꎬ ＥＭＥＩＳ Ｆꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ

２０１７ꎬ １３０(１): ２２９－２３９.

[１４] ＣＨＯＰＲＡ Ｈ Ｄꎬ ＷＵＴＴＩＧ Ｍ. Ｎａｔｕｒｅ[Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ ５２１(７５５２): ３４０－３４３.

[１５] ＷＵ Ｒ Ｑ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｐｐｌｉｅｄ Ｐｈｙｓｉｃｓ[Ｊ]ꎬ ２００２ꎬ ９１(１０): ７３５８－７３６０.

[１６] ＫＨＡＣＨＡＴＵＲＹＡＮ Ａ Ｇꎬ ＶＩＥＨＬＡＮＤ Ｄ. Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌ ａｎｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ

Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ Ａ[Ｊ]ꎬ ２００７ꎬ ３８(１３): ２３０８－２３１６.

[１７] ＫＨＡＣＨＡＴＵＲＹＡＮ Ａ Ｇꎬ ＶＩＥＨＬＡＮＤ Ｄ. Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌ ａｎｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ

Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ Ａ[Ｊ]ꎬ ２００７ꎬ ３８(１３): ２３１７－２３２８.

[１８] ＷＵＴＴＩＧ Ｍꎬ ＤＡＩ Ｌꎬ ＣＵＬＬＥＮ Ｊ. Ａｐｐｌｉｅｄ Ｐｈｙｓｉｃｓ Ｌｅｔｔｅｒｓ[Ｊ]ꎬ ２００２ꎬ

８０(７): １１３５－１１３７.

[１９] ＪＩＮ Ｔ Ｙꎬ ＷＡＮＧ Ｈꎬ ＧＯＬＯＶＩＮ Ｉ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. Ｉｎｔｅｒｍｅｔａｌｌｉｃｓ[Ｊ]ꎬ ２０１９ꎬ

１１５: １０６６２８.

[２０] ＭＡ Ｔ Ｙꎬ ＧＯＵ Ｊ Ｍꎬ ＨＵ Ｓ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. Ｎａｔｕｒｅ Ｃｏｍｍｕｎｉｃａｔｉｏｎｓ[Ｊ]ꎬ

２０１７ꎬ ８: １３９３７.

[２１] ＦＩＴＣＨＯＲＯＶ Ｔ Ｉꎬ ＢＥＮＮＥＴＴ Ｓꎬ ＪＩＡＮＧ Ｌ Ｐꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ

[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ７３: １９－２６.

[２２] ＬＡＶＥＲ Ｍꎬ ＭＵＤＩＶＡＲＴＨＩ Ｃꎬ ＣＵＬＬＥＮ Ｊ Ｒꎬ ｅｔ ａｌ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ

Ｌｅｔｔｅｒｓ[Ｊ]ꎬ ２０１０ꎬ １０５(２): ０２７２０２.

８６６
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[２３] ＧＯＵ Ｊ Ｍꎬ ＹＡＮＧ Ｔ Ｚꎬ ＱＩＡＯ Ｒ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[ Ｊ]ꎬ

２０２０ꎬ １８５: １２９－１３３.

[２４] ＲＥＮ Ｘ Ｂ. Ｐｈｙｓｉｃａ Ｓｔａｔｕｓ Ｓｏｌｉｄｉ Ｂ[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ２５１(１０): １９８２－１９９２.

[２５] ＳＥＩＮＥＲ Ｈꎬ ＫＯＰＥＣＫＹ Ｖꎬ ＬＡＮＤＡ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｐｈｙｓｉｃａ Ｓｔａｔｕｓ Ｓｏｌｉｄｉ Ｂ

[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ２５１(１０): ２０９７－２１０３.

[２６] ＲＥＮ Ｓꎬ ＸＵＥ Ｄ Ｚꎬ ＪＩ Ｙ Ｃꎬ ｅｔ ａｌ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｌｅｔｔｅｒｓ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ

１１９ (１２): １２５７０１.

[２７] ＫＲＥＳＳＥ Ｇꎬ ＨＡＦＮＥＲ Ｊ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｂ [ Ｊ]ꎬ １９９３ꎬ ４７ (１):

５５８－５６１.

[２８] ＺＨＡＮＧ Ｙ Ｎꎬ ＣＡＯ Ｊ Ｘꎬ ＷＵ Ｒ Ｑ. Ａｐｐｌｉｅｄ Ｐｈｙｓｉｃｓ Ｌｅｔｔｅｒｓ[Ｊ]ꎬ ２０１０ꎬ

９６(６): ０６２５０８.

[２９] ＺＨＡＮＧ Ｙ Ｎꎬ ＣＡＯ Ｊ Ｘꎬ ＢＡＲＳＵＫＯＶ Ｉꎬ ｅｔ ａｌ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｂ[Ｊ]ꎬ

２０１０ꎬ ８１(１４): １４４４１８.

[３０] ＷＡＮＧ Ｈꎬ ＺＨＡＮＧ Ｙ Ｎꎬ ＷＵ Ｒ Ｑꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｉｅｎｔｉｆｉｃ Ｒｅｐｏｒｔｓ[ Ｊ]ꎬ

２０１３ꎬ ３(１): ３５２１.

[３１] ＣＬＡＲＫ Ａ Ｅꎬ ＨＡＴＨＡＷＡＹ Ｋ Ｂꎬ ＷＵＮ￣ＦＯＧＬＥ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ

Ａｐｐｌｉｅｄ Ｐｈｙｓｉｃｓ[Ｊ]ꎬ ２００３ꎬ ９３(１０): ８６２１－８６２３.

[３２] ＰＥＴＣＵＬＥＳＣＵ Ｇꎬ ＨＡＴＨＡＷＡＹ Ｋ Ｂꎬ ＬＯＧＲＡＳＳＯ Ｔ Ａꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ

ｏｆ Ａｐｐｌｉｅｄ Ｐｈｙｓｉｃｓ[Ｊ]ꎬ ２００５ꎬ ９７(１０): １０Ｍ３１５.

[３３] ＺＡＲＥＳＴＫＹ Ｊ Ｌꎬ ＧＡＲＬＥＡ Ｖ Ｏꎬ ＬＯＧＲＡＳＳＯ Ｔ Ａꎬ ｅｔ ａｌ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅ￣

ｖｉｅｗ Ｂ[Ｊ]ꎬ ２００５ꎬ ７２(１８): １８０４０８.

[３４] ＺＡＲＥＳＴＫＹ Ｊ Ｌꎬ ＭＯＺＥ Ｏꎬ ＬＹＮＮ Ｊ Ｗꎬ ｅｔ ａｌ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｂ[Ｊ]ꎬ

２００７ꎬ ７５(５): ０５２４０６.

[３５] ＣＬＡＲＫ Ａ Ｅꎬ ＹＯＯ Ｊ Ｈꎬ ＣＵＬＬＥＮ Ｊ Ｒꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｐｐｌｉｅｄ Ｐｈｙｓ￣

ｉｃｓ[Ｊ]ꎬ ２００９ꎬ １０５(７): ０７Ａ９１３.

[３６] ＣＵＬＬＥＮ Ｊ Ｒꎬ ＣＬＡＲＫ Ａ Ｅꎬ ＷＵＮ￣ＦＯＧＬＥ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｇ￣

ｎｅｔｉｓｍ ＆ Ｍａｇｎｅｔｉｃ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ[Ｊ]ꎬ ２００１ꎬ ２２６－２３０: ９４８－９４９.

[３７] ＯＴＳＵＫＡ Ｋꎬ ＷＡＹＭＡＮ Ｃ Ｍ. Ｓｈａｐｅ Ｍｅｍｏｒｙ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ [Ｍ]. Ｎｅｗ

Ｙｏｒｋ: Ｃａｍｂｒｉｄｇｅ Ｕｎｉｖｅｒｓｉｔｙ Ｐｒｅｓｓꎬ １９９８: １－２８２.

[３８] ＨＡＭＩＬＴＯＮ Ｒ Ｆꎬ ＳＥＨＩＴＯＧＬＵ Ｈꎬ ＡＳＬＡＮＴＡＳ Ｋꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉ￣

ａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２００８ꎬ ５６(１０): ２２３１－２２３６.

[３９] ＷＡＮＧ Ｙꎬ ＲＥＮ Ｘꎬ ＯＴＳＵＫＡ Ｋ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｌｅｔｔｅｒｓ[Ｊ]ꎬ ２００６ꎬ

９７(２２): ２２５７０３.

[４０] ＢＯＩＳＳＥ Ｊꎬ ＺＡＰＯＬＳＫＹ Ｈꎬ ＫＨＡＣＨＡＴＵＲＹＡＮ Ａ Ｇ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ

[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ ５９(７): ２６５６－２６６８.

[４１] ＦＩＴＣＨＯＲＯＶ Ｔ Ｉꎬ ＢＥＮＮＥＴＴ Ｓꎬ ＪＩＡＮＧ Ｌ Ｚꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ

[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ７３: １９－２６.

[４２] ＷＵ Ｗꎬ ＬＩＵ Ｊꎬ ＪＩＡＮＧ Ｃꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｐｐｌｉｅｄ Ｐｈｙｓｉｃｓ Ｌｅｔｔｅｒｓ[Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ

１０３(２６): ２６２４０３.

[４３] ＷＵ Ｙꎬ ＦＡＮＧ Ｌꎬ ＭＥＮＧ Ｃꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｒｅｓｅａｒｃｈ Ｌｅｔｔｅｒｓ[Ｊ]ꎬ

２０１８ꎬ ６(６): ３２７－３３２.

[４４] ＪＩＮ Ｔꎬ ＷＵ Ｗꎬ ＪＩＡＮＧ Ｃ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ７４: １００－１０３.

[４５] ＭＥＮＧ Ｃꎬ ＪＩＡＮＧ Ｃ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ １１４: ９－１２.

[４６] ＭＥＮＧ Ｃꎬ ＷＡＮＧ Ｈꎬ ＷＵ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｉｅｎｔｉｆｉｃ Ｒｅｐｏｒｔｓ[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ ６

(１): ３４２５８.

[４７] ＷＵ Ｙꎬ ＣＨＥＮ Ｙꎬ ＭＥＮＧ Ｃꎬ ｅｔ ａｌ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ[Ｊ]ꎬ

２０１９ꎬ ３(３): ０３３４０１.

[４８] ＭＡ Ｔꎬ ＨＵ Ｓꎬ ＢＡＩ Ｇꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｐｐｌｉｅｄ Ｐｈｙｓｉｃｓ Ｌｅｔｔｅｒｓ[Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ １０６

(１１): １１２４０１.

[４９] ＬＯＧＲＡＳＳＯ Ｔ Ａ ꎬ ＲＯＳＳ Ａ Ｒꎬ ＳＣＨＬＡＧＥＬ Ｄ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌ￣

ｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍｐｏｕｎｄｓ[Ｊ]ꎬ ２００３ꎬ ３５０(１/ ２): ９５－１０１.

[５０] ＲＡＨＭＡＮ Ｎꎬ ＧＯＵ Ｊꎬ ＬＩＵ Ｘꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ

１４６: ２００－２０３.

[５１] ＭＯＯＲＥ Ｉ Ｊꎬ ＢＵＲＫＥ Ｍ Ｇꎬ ＰＡＬＭＩＥＲＥ Ｅ Ｊ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ

２０１６ꎬ １１９: １５７－１６６.

[５２] ＬＩＮ Ｙ Ｃꎬ ＬＩＮ Ｃ Ｆ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｐｐｌｉｅｄ Ｐｈｙｓｉｃｓ [ Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ １１７

(１７): １７Ａ９２０.

[５３] ＹＡＳＵＤＡ Ｈ Ｙꎬ ＡＯＫＩ Ｍꎬ ＴＡＫＡＯＫＡ Ａꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ

２００５ꎬ ５３(２): ２５３－２５７.

[５４] ＹＡＳＵＤＡ Ｈ Ｙꎬ ＡＯＫＩ Ｍꎬ ＵＭＡＫＯＳＨＩ Ｙ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２００７ꎬ

５５(７): ２４０７－２４１５.

[５５] ＹＡＳＵＤＡ Ｈ Ｙꎬ ＯＤＡ Ｙꎬ ＡＯＫＩ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｉｎｔｅｒｍｅｔａｌｌｉｃｓ[Ｊ]ꎬ ２００８ꎬ １６

(１１/ １２): １２９８－１３０４.

[５６] ＬＩＵ Ｘ Ｌꎬ ＬＩ Ｍ Ｘꎬ ＧＯＵ Ｊ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ＆ Ｄｅｓｉｇｎ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ

１４０: １－６.

[５７] ＬＩＵ Ｘ Ｌꎬ ＧＯＵ Ｊ Ｍꎬ ＺＨＡＮＧ Ｃ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍ￣

ｐｏｕｎｄｓ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ ７６７: ２７０－２７５.

[５８] ＳＴＥＩＮＥＲ Ｊꎬ ＰＯＫＨＡＲＥＬ Ｓꎬ ＬＩＳＦＩ Ａꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｄｖａｎｃｅｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ

Ｍａｔｅｒｉａｌｓ[Ｊ]ꎬ ２０１９ꎬ ２１(１９): １９００３９９.

[５９] ＲＩＧＨＩ Ｌꎬ ＡＺＰＩＴＡ Ｐ Ｌꎬ ＧＵＴＩＥＲＲＥＺ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ

２０１０ꎬ ６２(１): ３８３－３８６.

(本文为本刊约稿ꎬ 编辑　 惠　 琼)
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