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点蚀形核机制的透射电子显微学研究
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摘　 要: 钝性金属材料的点蚀是腐蚀领域中的经典问题ꎮ 受研究手段空间分辨率的限制ꎬ 点蚀形核阶段的机制有待进一步阐

明ꎮ 以透射电子显微技术为主要研究手段ꎬ 围绕与点蚀形核密切相关的材料基体结构特征及钝化膜性质两方面ꎬ 阐明了点蚀

形核的基体结构相关性以及钝化膜结构及与 Ｃｌ－的交互作用这两大基本科学问题ꎮ 在原子尺度下建立了材料基体结构特征与

腐蚀溶解活性之间的关联ꎬ 揭示了钝化膜的结构特征和 Ｃｌ－与之交互作用之间的内在规律ꎬ 丰富、 完善甚至修正了材料点蚀

形核机制方面的经典认识ꎮ 研究发现ꎬ 在点蚀形核初期ꎬ 无论是基体中夹杂或第二相的腐蚀溶解活性ꎬ 还是表面钝化膜本身

的击破ꎬ 起源都可以追溯到原子尺度的结构缺陷ꎮ
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1　 前　 言

钝性金属材料具有优异的耐腐蚀能力ꎬ 但是当其应

用于含有侵蚀性阴离子(如 Ｃｌ－ )的环境中时ꎬ 易发生点

蚀ꎮ 点蚀是一种腐蚀集中于金属表面很小范围内并深入

到金属内部的腐蚀形态ꎮ 这种腐蚀形式的破坏性和隐患

性极大ꎬ 而且难以控制[１－４] ꎮ 点蚀已成为腐蚀领域中的

经典问题ꎬ 一直为人们所关注[１ꎬ ４－２０] ꎮ 点蚀通常分为形

核、 长大和稳定 ３ 个阶段ꎮ 点蚀形核是点蚀发生的第一

步ꎬ 一旦完成就可能迅速扩展进而形成稳定的点蚀坑ꎬ
所以点蚀形核发生的难易程度在一定程度上影响着材料

的抗点蚀性能ꎮ 延长点蚀形核的诱导期、 减缓点蚀形核

的速率等都将有效提高材料的抗点蚀能力ꎬ 这需要对点

蚀形核阶段的机理有深入的认识ꎮ 近几十年来ꎬ 由于受

到研究手段空间分辨率的限制ꎬ 虽然人们对点蚀机理的

研究从未间断ꎬ 但是对于点蚀形核阶段一些问题的认识

尚不清楚甚至存在一些争议ꎬ 这制约了对点蚀机理的深

入认识及抗点蚀措施的改进ꎮ
点蚀形核机制的研究实际上就是回答点蚀“在哪里

(ｗｈｅｒｅ)、 为什么(ｗｈｙ)以及如何(ｈｏｗ)开始”的问题ꎮ 钝

性金属材料的点蚀首先发生的是钝化膜的局部击破ꎮ 钝
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化膜发生局部破坏ꎬ 本质上是膜的性质不均一造成其与

Ｃｌ－的交互作用存在差异导致的ꎮ 钝化膜性质的不均一与

两方面因素密切相关: 一是材料基体的结构特征ꎬ 二是

钝化膜自身的性质ꎮ 所以ꎬ 研究材料点蚀机制需要阐明

两大基本科学问题ꎬ 即点蚀发生的基体结构相关性ꎬ 以

及钝化膜结构及其与 Ｃｌ－的交互作用ꎮ
本文围绕这两大基本科学问题展开ꎬ 总结作者课题

组近年来利用高空间分辨透射电子显微技术在点蚀形核

机制方面的研究进展ꎮ 在点蚀发生的基体结构相关性研

究中ꎬ 涵盖了两大类典型钝性金属材料体系———奥氏体

不锈钢及 ２ｘｘｘ 系铝合金ꎮ 这两类材料涉及了点蚀形核阶

段的两类问题———与非金属夹杂相关的点蚀形核位置问

题(奥氏体不锈钢)ꎬ 及与金属间化合物第二相有关的溶

解活性的结构相关性问题(铝合金)ꎮ 在钝化膜自身结构

及击破机制的研究中ꎬ 为了排除基体缺陷的影响ꎬ 设计

了 ＦｅＣｒ１５Ｎｉ１５单晶作为模型体系进行研究ꎮ

2　 点蚀形核的基体结构相关性研究

2􀆰 1　 奥氏体不锈钢的点蚀形核机制

２􀆰 １􀆰 １　 初始溶解位置的结构特性

奥氏体不锈钢的点蚀起始于钢中的 ＭｎＳ 非金属夹杂

物处[４－８ꎬ １１ꎬ １５－１７ꎬ ２０] ꎬ 点蚀与 ＭｎＳ 夹杂密切相关这一观点

普遍为人们所接受ꎮ 但是ꎬ 有关初始溶解的具体位置仍

存在争议ꎬ 其中包含两大类观点: 一是认为初始溶解始

于 ＭｎＳ 的溶解ꎬ 另一观点认为在 ＭｎＳ 夹杂物周围有贫 Ｃｒ
区存在ꎬ 贫 Ｃｒ 区首先发生溶解[１２ꎬ １９] ꎮ 对于贫 Ｃｒ 区首先

发生溶解的观点一直没有直接的实验证据支持ꎬ 而“ＭｎＳ
首先发生溶解是点蚀形核的第一步”这一观点为大多数人

所接受ꎮ 在这一前提下ꎬ 大量实验表明ꎬ 不同 ＭｎＳ 夹杂

之间以及同一 ＭｎＳ 夹杂内部的溶解都表现为非均匀溶解

特性ꎬ 溶解活性存在巨大差异[５ꎬ １３ꎬ １７] ꎮ 由于观察分析的

尺度相对宏观ꎬ 关于 ＭｎＳ 最先从何处开始溶解的信息无

法捕捉ꎬ 初始溶解位置处对应的结构特征也无法获得ꎮ
一些研究者将不同 ＭｎＳ 夹杂之间的活性差异归因于 ＭｎＳ
的尺寸及纯度[６ꎬ １４ꎬ ２１ꎬ ２２] ꎬ 认为尺寸大于 ０􀆰 ７ μｍ 的 ＭｎＳꎬ
或者不含 Ｃｕ 的 ＭｎＳ 将具有更高的溶解活性ꎬ 而忽略了

溶解活性与其结构特征之间的内在联系ꎮ 综上所述ꎬ 在

不锈钢点蚀形核阶段ꎬ 关于 ＭｎＳ 的初始溶解位置及其溶

解活性差异的结构根源尚不明确ꎬ 这大大制约了对点蚀

形核机制的深入理解以及抗点蚀措施的改进ꎮ 阐明这一

问题的关键是提高观察研究手段的空间分辨率ꎬ 以期在纳

米甚至原子尺度下提供有关点蚀形核的结构信息ꎮ
作者研究小组利用高分辨率透射电子显微技术ꎬ 以轧

制的高硫含量 ３１６Ｆ 型奥氏体不锈钢(购于日本新日铁公

司)作为研究对象ꎬ 发现针状 ＭｎＳ 夹杂中弥散分布着具有

八面体结构的氧化物(ＭｎＣｒ２Ｏ４)纳米颗粒(图 １ 和图 ２)ꎮ

图 １　 不锈钢点蚀初期 ＭｎＳ 局域溶解位置的确定[２３] : (ａ)高角环形暗场(ＨＡＡＤＦ)成像表明轧制 ３１６Ｆ 不锈钢中的针状 ＭｎＳ 夹杂中

有弥散分布的纳米颗粒(白色箭头所标注 Ｉ~Ｖ)ꎻ (ｂ)ＭｎＳ 在其和纳米颗粒的界面处优先发生溶解ꎻ (ｃ)对应图(ａ)中纳米颗

粒的局部放大照片ꎻ (ｄ)对应图(ｂ)中发生在纳米颗粒周围溶解坑的局部放大照片ꎬ 溶解坑大小不同ꎬ 说明纳米颗粒促使

ＭｎＳ 溶解存在速度上的差异ꎻ (ｅ)溶解坑的三维数字化成像图ꎻ (ｆ)三维重构实验表明纳米颗粒具有八面体外形特征
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ｖｉｓｕａｌｉｚｅｄ ｂｙ ｄｉｇｉｔｉｚｉｎｇ ｔｈｅ ｃｏｎｔｒａｓｔ ｉｎ ｔｈｅ ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌ ｉｍａｇｅｓ ｉｎ (ｄ)ꎻ (ｆ) ｉｄｅｎｔｉｆｉｃａｔｉｏｎ ｏｆ ａｎ ｏｃｔａｈｅｄｒｏｎ ｂｙ ｍｅａｎｓ ｏｆ ｌａｒｇｅ￣ａｎｇｌｅ ｔｉｌｔｉｎｇ
ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔｓ ａｎｄ ３Ｄ ｔｏｍｏｇｒａｐｈｙꎬ ｔｈｅ ｏｃｔａｈｅｄｒｏｎ ｉｓ ｅｎｃｌｏｓｅｄ ｂｙ ｅｉｇｈｔ ｔｒｉａｎｇｌｅｓ ｌａｂｅｌｌｅｄ ｗｉｔｈ Ｉ~ＶＩＩＩꎬ ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙ
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图 ２　 纳米颗粒的标定及其引起 ＭｎＳ 局域溶解的能谱分析[２３] : ( ａ)发生轻微溶解的 ＭｎＳ 的 ＴＥＭ 明场像ꎬ 其中包含多个纳米颗粒ꎻ

(ｂꎬ ｃ)纳米颗粒的电子衍射分析(ＥＤＰｓ)表明其具有面心立方晶格点阵特征ꎻ (ｄ)溶解坑处的高角环形暗场￣扫描透射电子显微

成像(ＨＡＡＤＦ￣ＳＴＥＭ)照片ꎻ (ｅ)溶解坑处的能谱(ＥＤＳ)分析ꎬ 沿图(ｄ)中红线做元素的线分布扫描ꎻ 可以看到ꎬ 对应溶解坑位

置ꎬ Ｍｎ 和 Ｓ 元素含量急剧下降ꎬ 纳米颗粒的组成元素为 Ｍｎꎬ Ｃｒ 和 Ｏꎬ 结合其晶格点阵及外形特征ꎬ 确定该纳米颗粒为具有尖

晶石结构的 ＭｎＣｒ２Ｏ４氧化物

Ｆｉｇ􀆰 ２　 Ｉｄｅｎｔｉｆｉｃａｔｉｏｎ ｏｆ ｔｈｅ ｎａｎｏ￣ｐａｒｔｉｃｌｅｓ ａｎｄ ｃｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎ ａｎａｌｙｓｉｓ ｏｎ ａ ｎａｎｏ￣ｐａｒｔｉｃｌｅꎬ ａｒｏｕｎｄ ｗｈｉｃｈ ＭｎＳ ｄｉｓｓｏｌｕｔｉｏｎ ｏｃｃｕｒｓ ｉｎ ｔｈｅ ｐｒｅｓｅｎｃｅ ｏｆ ｓａｌｔ

ｗａｔｅｒ[２３] : (ａ) ｂｒｉｇｈｔ￣ｆｉｅｌｄ ＴＥＭ ｉｍａｇｅ ｉｎ ｗｈｉｃｈ ｓｏｍｅ ｐａｒｔｉｃｌｅｓ ｅｍｂｅｄｄｅｄ ｉｎ ＭｎＳ ｍｅｄｉｕｍꎻ (ｂꎬ ｃ) ＥＤＰｓ ｏｆ ｔｈｅ ｎａｎｏ￣ｐａｒｔｉｃｌｅ ｉｎｄｉｃａｔｅｓ ａｎ

ｆｃｃ ｌａｔｔｉｃｅꎻ (ｄ) ａｎ ＨＡＡＤＦ￣ＳＴＥＭ ｉｍａｇｅ ｓｈｏｗｉｎｇ ａ ｐｉｔ ｉｎ ＭｎＳ ａｒｏｕｎｄ ａ ｐａｒｔｉｃｌｅꎻ (ｅ) ＥＤＳ ｒｅｓｕｌｔｓ ｏｆ ａ ｓｃａｎ ｍａｄｅ ａｌｏｎｇ ｔｈｅ ｒｅｄ ｌｉｎｅ ｉｎ

(ｄ)ꎬ ｔｈｅ ｐｉｔ ｃｏｎｔｒｉｂｕｔｅｓ ｌｉｔｔｌｅ ｔｏ ＭｎＳ ｓｉｇｎａｌｓꎬ ｗｈｉｃｈ ｐｒｏｖｉｄｅ ａ ｃｌｅａｒ ｉｍｐｒｉｎｔ ｏｆ ＭｎＳ ｄｉｓｓｏｌｕｔｉｏｎ. Ｔｈｅ ｎａｎｏ￣ｐａｒｔｉｃｌｅ ｉｓ ｍａｉｎｌｙ ｃｏｍｐｏｓｅｄ ｏｆ

Ｍｎꎬ Ｃｒꎬ ａｎｄ Ｏ. Ｃｏｍｂｉｎｉｎｇ ｔｈｅ ｆｃｃ ｌａｔｔｉｃｅ ａｎｄ ｔｈｅ ｏｃｔａｈｅｄｒｏｎ ｓｈａｐｅꎬ ｔｈｅ ｎａｎｏ￣ｐａｒｔｉｃｌｅ ｉｓ ｉｄｅｎｔｉｆｉｅｄ ｔｏ ｂｅ ｔｈｅ ｓｐｉｎｅｌ ＭｎＣｒ２Ｏ４

模拟材料使役条件下的原位(外)环境电子显微学研究表

明ꎬ 在一定的介质条件下ꎬ 硫化锰的局域溶解正是起始

于它与纳米颗粒的界面处ꎬ 并由此逐步向材料体内扩展

(图 １ｂꎬ １ｄ 和 １ｅ)ꎮ ＭｎＳ 夹杂与其中弥散分布的氧化物

纳米八面体构成了电化学微电池ꎬ ＭｎＣｒ２ Ｏ４ 氧化物作为

阴极大大加速了阳极 ＭｎＳ 的腐蚀溶解ꎮ
研究还表明ꎬ 氧化物纳米八面体促进 ＭｎＳ 的局域溶

解存在速度上的差异(图 １ｄ)ꎮ 通过第一性原理计算确定

了那些具有强的活性、 易使其周围 ＭｎＳ 快速溶解的氧化

物纳米八面体具有以金属离子作为外表面的特征ꎻ 相反ꎬ
较低活性的纳米八面体则以氧离子作为外表面(图 ３)ꎮ 这

一发现为揭示不锈钢点蚀初期 ＭｎＳ 溶解的起始位置提供

了直接证据ꎬ 使人们对不锈钢点蚀机理的认识从先前的微

米尺度提升至原子尺度ꎬ 为探索提高不锈钢抗点蚀能力的

新途径提供了原子尺度的结构和成分信息[２３]ꎮ
ＭｎＳ 与其周围的不锈钢表面形成了电化学微电池ꎬ 因

ＭｎＳ 具有较低的电极电位从而作为微阳极发生优先溶解ꎬ
而其最初发生溶解的位置则由更小一级的微电偶电池决

定ꎮ 夹杂中异质缺陷(纳米尺度的氧化物夹杂)的存在引

入了更小一级的电偶电池ꎬ 为 ＭｎＳ 的溶解附加了额外的

动力ꎬ 导致 ＭｎＳ 的溶解始于其与氧化物的界面ꎮ 而氧化

物不同的表面原子构型造成了动力的差异ꎬ 从而使得氧化

物纳米八面体在促进 ＭｎＳ 局域溶解的能力上存在差异ꎮ

图 ３　 ＭｎＣｒ２Ｏ４八面体不同表面原子构型的(１１１)面上发生吸氧反应

难易程度的第一原理计算分析[２３] : (ａ) Ｃｒ 元素终止的表面

(图中的 Ｃｒ￣Ｏ 线ꎬ 与 Ｃｒ 终止面相邻的内层为 Ｏ)ꎻ (ｂ)Ｍｎ 元

素终止的表面(图中的 Ｍｎ￣Ｃｒ 线ꎬ 与 Ｍｎ 终止面相邻的内层为

Ｏ)ꎻ (ｃ)Ｏ 元素终止的表面(包含 Ｏ￣Ｍｎ 和 Ｏ￣Ｃｒ 两种ꎬ 即与 Ｏ
终止面相邻的内层为 Ｍｎ 和 Ｃｒ)ꎻ (ｄ)吸氧反应在 ４ 种表面的

反应生成焓

Ｆｉｇ􀆰 ３　 Ｅｎｅｒｇｙ ｐｒｏｆｉｌｅｓ ｏｆ ｔｈｅ ｏｘｙｇｅｎ ｒｅｄｕｃｔｉｏｎ ｒｅａｃｔｉｏｎ (ＯＲＲ) ｏｎ ｆｏｕｒ
ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ (１１１) ｓｕｒｆａｃｅ ａｔｏｍｉｃ ｃｏｎｆｉｇｕｒａｔｉｏｎｓ ｗｉｔｈ ｖａｒｉａｎｔ ｔｅｒｍｉｎａｌ

ｌａｙｅｒｓ[２３] : ( ａ) ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｍｏｄｅｌｓ ｏｆ Ｃｒ￣ｔｅｒｍｉｎａｔｅｄ ｏｃｔａｈｅｄｒｏｎꎻ
( ｂ) Ｍｎ￣ｔｅｒｍｉｎａｔｅｄ ｏｃｔａｈｅｄｒｏｎꎻ ( ｃ) Ｏ￣ｔｅｒｍｉｎａｔｅｄ ｏｃｔａｈｅｄｒｏｎ
(ｉｎｃｌｕｄｉｎｇ Ｏ￣Ｍｎ ａｎｄ Ｏ￣Ｃｒꎬ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｂｙ ｔｈｅ ｉｎｎｅｒ ｌａｙｅｒ ａｄｊａｃｅｎｔ
ｔｏ ｔｈｅ Ｏ￣ｔｅｒｍｉｎａｔｅｄ ｌａｙｅｒ)ꎻ (ｄ) ｅｎｅｒｇｙ ｐｒｏｆｉｌｅｓ ｏｆ ｔｈｅ ＯＲＲ ｏｎ
ｆｏｕｒ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ (１１１) ｓｕｒｆａｃｅ ａｔｏｍｉｃ ｃｏｎｆｉｇｕｒａｔｉｏｎｓ. Ｉｔ ｉｓ ｓｅｅｎ ｔｈａｔ
ｔｈｅ ｒｅａｃｔｉｏｎ ｈａｐｐｅｎｓ ｅａｓｉｌｙ ｏｎ ｔｈｅ ｓｕｒｆａｃｅ ｗｉｔｈ ｍｅｔａｌ ｔｅｒｍｉｎａｔｉｏｎｓ
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　 　 ＭｎＳ 中弥散分布氧化物夹杂的特征在奥氏体不锈钢中

并非普遍存在ꎮ 那么ꎬ 如果 ＭｎＳ 中不含有氧化物夹杂ꎬ
其初始溶解在哪里? 造成 ＭｎＳ 局域溶解的最本质原因是

什么? 作者研究小组研究了 ＭｎＳ 中不含有氧化物夹杂这

一结构特征的 ３１６Ｆ 不锈钢(购于上海宝钢)的初始溶解特

征ꎬ 如图 ４ 所示ꎮ ＭｎＳ 非均匀溶解留下的蚀坑呈现倒四棱

锥状(图 ４ｃ)ꎬ 利用原位(外)环境 ＳＴＥＭ 研究发现 ＭｎＳ 溶

解起始于位错露头(图 ４ａꎬ ４ｂꎬ ４ｄ 和 ４ｆ)ꎮ 结合热力学和几

何相位分析对位错周围电极电位的涨落进行分析发现ꎬ
ＭｎＳ 中位错芯周围晶格存储的高应变能造成该处的电极电

位降低ꎬ 其值估算可达几十毫伏(图 ４ｇ 和 ４ｈ)ꎬ 从而引发

该位置处发生优先溶解[２４]ꎮ

图 ４　 ＭｎＳ 在位错露头处发生优先溶解[２４] : (ａ)不锈钢中 ＭｎＳ 的高角环形暗场像ꎻ (ｂ)与图(ａ)中相同的 ＭｎＳ 经过在 １ ｍｏｌ / Ｌ ＮａＣｌ

溶液中浸泡 ６０ ｍｉｎꎬ ＭｎＳ 表面出现大量溶解坑ꎻ (ｃ)图(ｂ)中的衬度经过数字处理得到的溶解坑的三维模型ꎻ (ｄ ~ ｆ)在 ｇ ＝

(２００)(ｄ)ꎬ ｇ＝(－２２０)(ｅ)及 ｇ＝(０２０)(ｆ)双束条件下得到的 ＭｎＳ 溶解后的 ＴＥＭ 明场像ꎬ 可以看出解坑位置与位错露头的一

一对应关系ꎻ (ｇ){１１０}<１１０>刃型位错核心的高分辨透射电子显微镜(ＨＲＴＥＭ)像ꎬ 位错柏氏矢量为(ａ / ２)[－１－１０]ꎻ (ｈ)由

热力学计算得到的位错核心周围晶格的电极电位(ＳＥＰ)涨落

Ｆｉｇ􀆰 ４　 Ｉｎ￣ｓｉｔｕ ｅｘ￣ｅｎｖｉｒｏｎｍｅｎｔ ＴＥＭ ｏｂｓｅｒｖａｔｉｏｎｓ ｓｈｏｗｉｎｇ ｔｈａｔ ｔｈｅ ｌｏｃａｌｉｚｅｄ ｄｉｓｓｏｌｕｔｉｏｎ ｏｆ ＭｎＳ ｉｎ ａ ｓｔａｉｎｌｅｓｓ ｓｔｅｅｌ ｐｒｅｆｅｒｅｎｔｉａｌｌｙ ｉｎｉｔｉａｔｅｄ ａｔ ｔｈｅ

ｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎ ｅｍｅｒｇｅｎｃｅｓ[２４] : (ａ) ａｎ ＨＡＡＤＦ￣ＳＴＥＭ ｉｍａｇｅ ｏｆ ａ ＭｎＳ ｓｅｃｔｉｏｎꎬ ｗｈｉｃｈ ｓｈｏｗｓ ａ ｈｏｍｏｇｅｎｅｏｕｓ ｃｏｎｔｒａｓｔ ｗｉｔｈｏｕｔ ａｎｙ ｖｉｓｉｂｌｅ

ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅｓ ｉｎｓｉｄｅꎻ (ｂ) ｔｈｅ ｓａｍｅ ＭｎＳ ａｓ ｔｈａｔ ｉｎ (ａ) ｂｕｔ ｓｕｆｆｅｒｅｄ １ ｈ ｉｍｍｅｒｓｉｏｎ ｉｎ １ ｍｏｌ / Ｌ ＮａＣｌ ｓｏｌｕｔｉｏｎꎻ (ｃ) ａ ３Ｄ ｖｉｓｕａｌｉｚｅｄ ｉｍａｇｅ

ｏｆ ｄｉｓｓｏｌｕｔｉｏｎ ｔｏｐｏｇｒａｐｈｙꎬ ｄｉｇｉｔｉｚｉｎｇ ｆｒｏｍ ｔｈｅ ｃｏｎｔｒａｓｔ ｏｆ ｔｈｅ ｉｍａｇｅ ｉｎ (ｂ)ꎻ (ｄ~ ｆ) ｂｒｉｇｈｔ ｆｉｅｌｄ ＴＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｔａｋｅｎ ｕｎｄｅｒ ｇ＝(２００)ꎬ ｇ＝

(－２２０) ａｎｄ ｇ＝(０２０) ｔｗｏ￣ｂｅａｍ ｃｏｎｄｉｔｉｏｎｓꎬ ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙꎬ ｓｈｏｗｉｎｇ ｔｈｅ ｄｉｓｓｏｌｕｔｉｏｎ ｔａｋｉｎｇ ｐｌａｃｅ ａｔ ｂｏｔｈ ｔｈｅ ｅｄｇｅ ａｎｄ ｓｃｒｅｗ ｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎ

ｅｍｅｒｇｅｎｃｅｓꎻ (ｇ) ａｎ ＨＲＴＥＭ ｉｍａｇｅ ｏｆ ｔｈｅ ｃｏｒｅ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｏｆ {１１０}<１１０> ｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎꎬ ｗｈｏｓｅ ｂｕｒｇｅｒｓ ｖｅｃｔｏｒ ｉｓ (ａ / ２)[－１－１０]ꎻ (ｈ) ｔｈｅ

ｓｔａｎｄａｒｄ ｅｌｅｃｔｒｏｄｅ ｐｏｔｅｎｔｉａｌ(ＳＥＰ) ｖａｒｉａｔｉｏｎｓ ａｒｏｕｎｄ ｔｈｅ ｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎ

　 　 可见ꎬ ＭｎＳ 局域溶解与其中缺陷引入电化学微电池的

作用密切相关ꎮ 这里的缺陷分为两类ꎬ 一类是阴极性缺

陷ꎬ 比如氧化物夹杂ꎬ 其作用是促进周围 ＭｎＳ 的溶解ꎻ
另一类是阳极性缺陷ꎬ 比如位错露头ꎬ 其作用是降低该处

的电极电位从而发生优先溶解ꎮ 所以ꎬ ＭｎＳ 夹杂之间的活

性差异就与其中缺陷的分布情况有关ꎬ 而尺寸并非其活性

差异的本质原因ꎮ
２􀆰 １􀆰 ２　 通过原子尺度的化学修饰提高奥氏体不锈钢的抗

点蚀能力

　 　 ＭｎＳ 的溶解是奥氏体不锈钢点蚀形核的第一步ꎬ 因此

ＭｎＳ 的溶解活性与不锈钢的宏观抗点蚀能力密切相关ꎮ
ＭｎＳ 的溶解活性与其中的缺陷有关ꎬ 其本质原因是缺陷引

入了微电偶电池的作用ꎮ 所以ꎬ 减弱这种微电偶电池的作

用将能大大降低 ＭｎＳ 的溶解活性进而提高不锈钢的宏观

耐腐蚀性能ꎮ 可以通过提高 ＭｎＳ 的电极电位或者消除缺

陷的方式来实现ꎮ 消除缺陷(去除氧化物夹杂或者位错)
难于实现ꎬ 而改性不锈钢表面的 ＭｎＳ 则具有可行性ꎬ 且

不影响基体的机械性能ꎮ
利用原位(外)环境透射电子显微术观察 ＭｎＳ 溶解及

扩展过程时ꎬ 作者团队发现不锈钢基体中的微量合金元素

Ｃｕ 发生了再分布(图 ５ａ) [２５ꎬ ２６]ꎬ 在 ＭｎＳ 溶解前ꎬ ＭｎＳ 中

Ｃｕ 元素含量几近为零(图 ５ｃ 和 ５ｄ)ꎬ 而发生溶解后ꎬ Ｃｕ
元素富集在ＭｎＳ 的表面(图 ５ａ 和 ５ｂ)ꎬ 大大提高了ＭｎＳ 的

电极电位ꎮ 基于这一实验现象ꎬ 作者团队将不锈钢在含铜
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溶液中浸泡ꎬ 使表面 ＭｎＳ 与溶液中的铜离子发生阳离子

交换反应ꎬ 形成富 Ｃｕ 表面(反应产物为 Ｃｕ２－ δＳ)ꎬ 实现对

ＭｎＳ 的改性(图 ５ｅ 和 ５ｆ)ꎮ 富 Ｃｕ 表面大大提高了 ＭｎＳ 的

电极电位ꎬ 从而弱化了微电偶电池的作用ꎬ 抑制了 ＭｎＳ
的溶解ꎮ 对化学修饰后的不锈钢进行宏观腐蚀性能测试发

现ꎬ 点蚀电位提高了 １００ ｍＶ 左右ꎬ ＭｎＳ 的溶解活性极大

降低ꎬ 点蚀形核率降低了 １~ ２ 个数量级(图 ６) [２５]ꎮ 这种

在原子尺度结构信息的基础上提出的提高不锈钢抗点蚀能

力的新方法有望以简捷、 高效、 低成本的形式在工业生产

中得到应用ꎮ
2􀆰 2　 铝合金的点蚀形核机制

Ａｌ￣Ｃｕ￣Ｍｇ 系高强度铝合金因具有高比强度而被广

泛应用于航空航天领域ꎮ 然而合金中的第二相粒子赋

予其高比强度的同时ꎬ 也导致了其抗点蚀能力相对较

差 [２７ꎬ ２８] ꎮ 铝合金的点蚀是腐蚀科学中基础而经典的问

题ꎬ 一直以来受到广泛关注[２９－３４] ꎮ 对铝合金点蚀的深刻

认识ꎬ 可以为提高其抗点蚀能力提供基础理论依据ꎮ 通

常认为ꎬ 铝合金的点蚀优先在第二相(Ｓ 相)处发生[３５－４１]ꎬ
而第二相粒子相对于铝基体电极电位的高低成为解释点

蚀形核位置的理论基础ꎮ 但是电极电位理论无法解释第

二相粒子中存在腐蚀活性差异的现象ꎮ 腐蚀是一门表面

科学ꎬ 腐蚀行为必然与材料的表面结构及成分分布特征

密切相关ꎮ 受分析手段空间分辨率的限制ꎬ 铝合金中第

二相粒子的微观结构与其腐蚀活性的关系尚未建立ꎬ 严

重制约了人们对铝合金点蚀机制的深入认识ꎮ
作者研究小组以 ２０２４ 铝合金为研究对象ꎬ 以原位

(外)环境高空间分辨分析电子显微技术为主要研究手

段ꎬ 对第二相粒子的微观结构 /成分分布与其腐蚀活性的

图 ５　 ＭｎＳ 在 ＮａＣｌ 溶液中发生局域溶解后的高角环形暗场像(ａ) [２５ꎬ ２６] ꎻ 沿(ａ)中白线路径的能谱线扫描分析(ｂ)ꎻ 含 ＭｎＣｒ２Ｏ４纳

米颗粒的 ＭｎＳ 的高角环形暗场像(ｃ)ꎻ ＭｎＳ 在 ０􀆰 ０５ ｍｏｌ / Ｌ ＣｕＳＯ４溶液中浸泡不同时间的成分分布演变(ｄ~ ｆ)ꎬ 浸泡 ２０ ｍｉｎ

的试样(ｆ)中 Ｃｕ 的信号强度已远远高于 Ｍｎꎬ 说明此时 ＭｎＳ 中的 Ｍｎ 已经几乎完全被 Ｃｕ 所取代

Ｆｉｇ􀆰 ５　 Ａｎ ＨＡＡＤＦ ｉｍａｇｅ ｓｈｏｗｉｎｇ ａ ｓｅｃｔｉｏｎ ｏｆ ＭｎＳ ｉｎｃｌｕｓｉｏｎ ａｆｔｅｒ ｌｏｃａｌｉｚｅｄ ｄｉｓｓｏｌｕｔｉｏｎ(ａ) [２５ꎬ ２６] ꎻ ＥＤＳ ｌｉｎｅ ｓｃａｎ ａｎａｌｙｓｉｓ ａｌｏｎｇ ｔｈｅ ｒｅｄ ｌｉｎｅ

ｉｎ (ａ) ｉｎｄｉｃａｔｉｎｇ ｔｈｅ ｗｈｉｔｅ ｃｉｒｃｌｅ ｉｓ Ｃｕ￣ｅｎｒｉｃｈｅｄ (ｂ)ꎻ Ａｎ ＨＡＡＤＦ ｉｍａｇｅ ｓｈｏｗｉｎｇ ａ ｓｅｃｔｉｏｎ ｏｆ ＭｎＳ ｉｎｃｌｕｓｉｏｎ ｗｉｔｈ ａ ＭｎＣｒ２Ｏ４ ｐａｒｔｉｃｌｅ

ｉｎ(ｃ)ꎻ Ａｎａｌｙｓｉｓ ｏｆ ｔｈｅ ｃｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎ ｅｖｏｌｕｔｉｏｎ ｉｎ ＭｎＳ ｗｉｔｈ ｖａｒｉａｎｔ ｉｍｍｅｒｓｉｏｎ ｄｕｒａｔｉｏｎｓ ｉｎ ０􀆰 ０５ ｍｏｌ / Ｌ ＣｕＳＯ４ ｓｏｌｕｔｉｏｎ( ｄ ~ ｆ): ( ｄ)

ＥＤＳ ｐｒｏｆｉｌｅ ｏｆ ｌｉｎｅ ｓｃａｎ ａｌｏｎｇ ｔｈｅ ｒｅｄ ｌｉｎｅ ｉｎ ( ａ)ꎻ ( ｅ) ＥＤＳ ａｎａｌｙｓｉｓ ｏｎ ｔｈｅ ｓａｍｐｌｅ ｅｘｐｅｒｉｅｎｃｅｄ ｉｍｍｅｒｓｉｏｎ ｉｎ ＣｕＳＯ４ ｓｏｌｕｔｉｏｎ ｆｏｒ

１０ ｍｉｎꎻ (ｆ) ＥＤＳ ａｎａｌｙｓｉｓ ｏｎ ｔｈｅ ｓａｍｐｌｅ ｅｘｐｅｒｉｅｎｃｅｄ ｉｍｍｅｒｓｉｏｎ ｉｎ ＣｕＳＯ４ ｓｏｌｕｔｉｏｎ ｆｏｒ ２０ ｍｉｎ
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关系进行了研究[４２－４５] ꎮ 研究发现ꎬ Ｓ 相内部及基体中弥

散分布着纳米尺度的十次准晶近似相 Ａｌ２０ Ｃｕ２ Ｍｎ３ 相ꎬ Ｓ
相的局域溶解起始于该准晶近似相处ꎬ 同时ꎬ Ａｌ２０ Ｃｕ２ ￣

Ｍｎ３相也发生了明显的溶解(图 ７)ꎻ 进一步缩短铝合金与

腐蚀溶液的作用时间ꎬ 发现该准晶近似相首先发生溶解ꎬ
而非以往研究中普遍认为的 Ｓ 相首先发生溶解ꎮ 准晶近

图 ６　 在 ＣｕＳＯ４溶液中进行化学处理以显著提高 ３１６Ｆ 不锈钢的耐点蚀性能[２５] : (ａ)在 ０􀆰 ００５ ｍｏｌ / Ｌ ＣｕＳＯ４溶液中处理不同时间的 ３１６Ｆ

不锈钢的点蚀电位累积概率分析ꎻ (ｂ)在不同浓度的 ＣｕＳＯ４溶液中处理 １ ｈ 的点蚀电位累积概率分析ꎻ (ｃ~ ｅ)不同处理状态的样

品在 ０􀆰 ５ ｍｏｌ / Ｌ ＮａＣｌ 溶液中的点蚀形貌 ＳＥＭ 照片: (ｃ)为未经处理的原始样品ꎬ (ｄ)和(ｅ)分别为在 ０􀆰 ００５ ｍｏｌ / Ｌ ＣｕＳＯ４溶液中

处理 １０ ｍｉｎ 和 １ ｈ 的样品

Ｆｉｇ􀆰 ６　 Ｃｈｅｍｉｃａｌ ｔｒｅａｔｍｅｎｔ ｉｎ ＣｕＳＯ４ ｓｏｌｕｔｉｏｎ ｄｒａｍａｔｉｃａｌｌｙ ｉｍｐｒｏｖｅｓ ｔｈｅ ｐｉｔｔｉｎｇ ｒｅｓｉｓｔａｎｃｅ ｏｆ ３１６Ｆ ｓｔａｉｎｌｅｓｓ ｓｔｅｅｌ[２５] : (ａ) ｔｈｅ ｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎ ｏｆ ｐｉｔｔｉｎｇ

ｐｏｔｅｎｔｉａｌ ｏｆ ３１６Ｆ ｓｔａｉｎｌｅｓｓ ｓｔｅｅｌ ｂｅｆｏｒｅ ａｎｄ ａｆｔｅｒ ｔｒｅａｔｍｅｎｔ ｆｏｒ ｖａｒｉｏｕｓ ｐｅｒｉｏｄｓ ｉｎ ０􀆰 ００５ ｍｏｌ / Ｌ ＣｕＳＯ４ ｓｏｌｕｔｉｏｎｓꎻ (ｂ) ｔｈｅ ｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎ ｏｆ Ｅｐｉｔ

ｖａｌｕｅｓ ｏｆ ｔｈｅ ｓａｍｐｌｅｓ ｔｒｅａｔｅｄ ｉｎ ＣｕＳＯ４ ｓｏｌｕｔｉｏｎ ｗｉｔｈ ｖａｒｉｏｕｓ ｃｏｎｃｅｎｔｒａｔｉｏｎｓ ｆｏｒ １ ｈꎻ (ｃ~ｅ) ｔｙｐｉｃａｌ ＳＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ ｐｉｔｓ ｉｎ ｔｈｅ ｓａｍｐｌｅｓ ｗｉｔｈ ｖａ￣

ｒｉｏｕｓ ｔｒｅａｔｍｅｎｔ ｓｔａｔｅ: (ｃ) ｕｎｔｒｅａｔｅｄ ｓａｍｐｌｅꎬ (ｄ) ｓａｍｐｌｅ ｗｉｔｈ １０ ｍｉｎ ａｎｄ (ｅ) ｓａｍｐｌｅ ｗｉｔｈ １ ｈ ｔｒｅａｔｍｅｎｔ ｉｎ ０􀆰 ００５ ｍｏｌ / Ｌ ＣｕＳＯ４ ｓｏｌｕｔｉｏｎ

图 ７　 Ｓ 相的初始溶解发生在其中弥散分布的 Ａｌ２０Ｃｕ２Ｍｎ３纳米颗粒周围[４２] : (ａ)Ｓ￣Ａｌ２ＣｕＭｇ 相的高角环形暗场像ꎻ (ｂ)在 ０􀆰 ５ ｍｏｌ / Ｌ ＮａＣｌ

中浸泡 １５ ｍｉｎ 后的高角环形暗场像ꎻ (ｃ~ ｆ)纳米颗粒标定: (ｃ)ＴＥＭ 明场像显示颗粒包含多重孪晶片ꎬ (ｄ)衍射图谱表明其点阵结

构包含近似的十次对称轴ꎬ (ｅ)ＥＤＳ 分析表明颗粒包含 Ａｌꎬ Ｃｕ 和 Ｍｎ 这 ３ 种元素ꎬ (ｆ)ＴＥＭ 高分辨像表明颗粒由多个近似于 ３６°的
孪晶片组成ꎬ 纳米颗粒可标定为具有伪十次对称轴的十次准晶近似相 Ａｌ２０Ｃｕ２Ｍｎ３相ꎻ (ｇ)Ａｌ２０Ｃｕ２Ｍｎ３相的 ＴＥＭ 明场像ꎻ (ｈ)４ 个

Ａｌ２０Ｃｕ２Ｍｎ３颗粒放大图ꎮ Ａｌ２０Ｃｕ２Ｍｎ３相包含两种形态的孪晶片层: 平行孪晶片层(Ｉ、 ＩＩ)及扇形孪晶片层(ＩＩＩ、 ＩＶ)

Ｆｉｇ􀆰 ７　 ＴＥＭ ｏｂｓｅｒｖａｔｉｏｎ ｓｈｏｗｉｎｇ ｔｈｅ ｌｏｃａｌ ｄｉｓｓｏｌｕｔｉｏｎ ｏｆ Ｓ ｐｈａｓｅ ａｔ ｔｈｅ Ａｌ２０Ｃｕ２Ｍｎ３ ｎａｎｏ￣ｐａｒｔｉｃｌｅｓ[４２] : (ａ) ａｎ ＨＡＡＤＦ￣ＳＴＥＭ ｉｍａｇｅ ｓｈｏｗｉｎｇ ａｎ Ｓ ｐａｒ￣

ｔｉｃｌｅ ｅｍｂｅｄｄｅｄ ｗｉｔｈ ｓｏｍｅ ｎａｎｏ￣ｐａｒｔｉｃｌｅｓꎻ (ｂ) ｔｈｅ ｓａｍｅ ｐａｒｔｉｃｌｅ ａｓ ｔｈａｔ ｉｎ (ａ) ｂｕｔ ｓｕｆｆｅｒｉｎｇ ａｎ ｉｍｍｅｒｓｉｏｎ ｉｎ ０􀆰 ５ ｍｏｌ / Ｌ ＮａＣｌ ｆｏｒ １５ ｍｉｎꎻ (ｃ~
ｆ) ｉｄｅｎｔｉｆｉｃａｔｉｏｎ ｏｆ ｔｈｅ ｎａｎｏ￣ｐａｒｔｉｃｌｅ: ａｃｃｏｒｄｉｎｇ ｔｏ ｔｈｅ ｂｒｉｇｈｔ￣ｆｉｅｌｄ ＴＥＭ ｉｍａｇｅ (ｃ)ꎬ ＥＤＰ (ｄ)ꎬ ＥＤＳ ａｎａｌｙｓｉｓ (ｅ) ａｎｄ ＨＲＴＥＭ ｉｍａｇｅ (ｆ)ꎬ ｔｈｅ
ｎａｎｏ￣ｐａｒｔｉｃｌｅ ｉｓ ｉｄｅｎｔｉｆｉｅｄ ｔｏ ｂｅ ａｎ ａｐｐｒｏｘｉｍａｎｔ ｏｆ ａ ｄｅｃａｇｏｎａｌ ｑｕａｓｉｃｒｙｓｔａｌ Ａｌ２０Ｃｕ２Ｍｎ３ꎻ (ｇ) ｂｒｉｇｈｔ￣ｆｉｅｌｄ ＴＥＭ ｉｍａｇｅ ｉｎ ｗｈｉｃｈ ｆｏｕｒ ｎａｎｏｐａｒｔｉｃｌｅｓ

ｅｍｂｅｄｄｅｄ ｉｎ ａｎ Ｓ ｐｈａｓｅ ａｒｅ ａｒｒｏｗｅｄꎻ (ｈ) ｚｏｏｍ￣ｉｎ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ ｔｈｅ ｎａｎｏ￣ｐａｒｔｉｃｌｅｓ ｉｎ (ｇ). Ｍｕｌｔｉｐｌｅ ｔｗｉｎｓ ａｒｅ ｐｒｅｓｅｎｔ ｉｎ ｔｈｅｓｅ ｎａｎｏｐａｒｔｉｃｌｅｓ ａｎｄ
ｔｈｅｙ ａｒｅ ｄｉｓｔｉｎｇｕｉｓｈｅｄ ｉｎ ｔｗｏ ｔｙｐｅｓ ｏｆ ｃｏｎｆｉｇｕｒａｔｉｏｎ: ｐａｒａｌｌｅｌ ｓｈａｐｅｄ ｔｗｉｎ ｐｌａｔｅｓ (Ｉ ａｎｄ ＩＩ) ａｎｄ ｐｒｉｓｍ￣ｓｈａｐｅｄ ｔｗｉｎ ｐｌａｔｅｓ (ＩＩＩ ａｎｄ ＩＶ)
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似相作为 Ａｌ￣Ｃｕ￣Ｍｇ 合金中的弥散强化相ꎬ 不仅仅只存在

于 Ｓ 相颗粒的内部ꎬ 在基体中也广泛存在ꎮ 但是实验观察

到 Ｓ 相中的 Ａｌ２０Ｃｕ２Ｍｎ３颗粒溶解程度与在 Ａｌ 基体中的完

全不同ꎬ 相同腐蚀时间内ꎬ Ｓ 相中的 Ａｌ２０Ｃｕ２Ｍｎ３颗粒发生

了严重的溶解ꎬ 而在 Ａｌ 基体中的 Ａｌ２０Ｃｕ２Ｍｎ３颗粒的溶解

程度却非常的轻微ꎮ 对其溶解扩展过程的研究表明ꎬ 准晶

近似相与引发的 Ｓ 相的局域溶解之间存在类似于“自催化”

的效应ꎬ 是否包含准晶近似相成为 Ｓ 相在腐蚀初期溶解活

性差异的根本原因ꎮ Ａｌ２０Ｃｕ２Ｍｎ３在腐蚀初期通过自身溶解

促进 Ｓ 相的溶解而间接作用于铝合金的腐蚀ꎮ 可见ꎬ 铝合

金中纳米尺度弥散强化相的电化学作用不容忽视[４２]ꎮ
作为最先发生腐蚀溶解的相ꎬ Ａｌ２０ Ｃｕ２ Ｍｎ３ 颗粒内部

及颗粒之间的腐蚀溶解活性也存在巨大差异ꎮ 如图 ８ａ 和

８ｂ 所示ꎬ Ｓ 相发生了严重的溶解并已经导致了周围 Ａｌ 基

图 ８　 Ａｌ２０Ｃｕ２Ｍｎ３相溶解活性差异的原子尺度根源[４２ꎬ ４３] : (ａ)在 ０􀆰 ５ ｍｏｌ / Ｌ ＮａＣｌ 溶液中浸泡 ２５ ｍｉｎ 后ꎬ 一个内部含有多个 Ａｌ２０Ｃｕ２ ￣
Ｍｎ３颗粒的 Ｓ 相的 ＨＡＡＤＦ￣ＳＴＥＭ 形貌照片ꎬ 其中 Ｓ 相发生了严重的溶解ꎬ 黑色箭头所指的 Ａｌ２０Ｃｕ２Ｍｎ３颗粒也发生了严重的溶

解ꎬ 白色箭头所指的却没有溶解发生ꎻ (ｂ)图(ａ)对应的明场 ＴＥＭ 像ꎻ (ｃ)没有发生溶解的 Ａｌ２０Ｃｕ２Ｍｎ３颗粒的 ＴＥＭ 明场像ꎬ
表明其中的孪晶片层均为平行孪晶片层ꎻ (ｄ)在 ０􀆰 ５ ｍｏｌ / Ｌ ＮａＣｌ 溶液中浸泡 ８ ｍｉｎ 后ꎬ Ａｌ２０Ｃｕ２Ｍｎ３颗粒沿[０１０]轴向的ＨＡＡＤＦ￣
ＳＴＥＭ 像ꎻ (ｅꎬ ｆꎬ ｈꎬ ｉ)图(ｄ)中黄色方框内区域的电子能量损失谱(ＥＥＬＳ)成分分析图ꎬ 局域溶解坑周围富 Ｃｕ 元素ꎻ (ｇ)图
(ｄ)中包含富 Ｃｕ 元素方框区域的放大照片

Ｆｉｇ􀆰 ８　 Ａｔｏｍｉｃ ｏｒｉｇｉｎ ｏｆ ｔｈｅ ｈｅｔｅｒｏｇｅｎｅｏｕｓ ｄｉｓｓｏｌｕｔｉｏｎ ａｃｔｉｖｉｔｙ ｏｆ ｔｈｅ Ａｌ２０Ｃｕ２Ｍｎ３ ｐａｒｔｉｃｌｅｓ[４２ꎬ ４３] : (ａ) ＨＡＡＤＦ ｉｍａｇｅ ｓｈｏｗｉｎｇ ａｎ Ｓ ｐｈａｓｅ ｐａｒ￣
ｔｉｃｌｅ ｉｎ ｗｈｉｃｈ ｓｏｍｅ Ａｌ２０Ｃｕ２Ｍｎ３ ｐａｒｔｉｃｌｅｓ ｄｉｓｓｏｌｖｅ ｓｅｖｅｒｅｌｙ (ｍａｒｋｅｄ ｗｉｔｈ ｂｌａｃｋ ａｒｒｏｗｓ) ａｎｄ ｔｈｅ Ｓ ｐｈａｓｅꎬ ｅｖｅｎ ｔｈｅ Ａｌ ｍａｔｒｉｘꎬ ａｌｓｏ
ｄｉｓｓｏｌｖｅｓ ｌｏｃａｌｌｙꎬ ｗｈｉｌｅ ｔｈｅ ｏｔｈｅｒ ｆｏｕｒ ｐａｒｔｉｃｌｅｓ ｌａｂｅｌｅｄ ａｓ Ｉꎬ ＩＩꎬ ＩＩＩ ａｎｄ ＩＶ ｈａｖｅ ｎｏ ｃｈａｎｇｅ. Ｔｈｅ ｓｐｅｃｉｍｅｎ ｗａｓ ｉｍｍｅｒｓｅｄ ｉｎ ０􀆰 ５ ｍｏｌ / Ｌ
ＮａＣｌ ｆｏｒ ２５ ｍｉｎꎻ (ｂ) ｂｒｉｇｈｔ￣ｆｉｅｌｄ ＴＥＭ ｉｍａｇｅ ｃｏｒｒｅｓｐｏｎｄｉｎｇ ｔｏ (ａ)ꎻ (ｃ) ｚｏｏｍ￣ｉｎ ＴＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ ｔｈｅ ｐａｒｔｉｃｌｅｓ Ｉꎬ ＩＩꎬ ＩＩＩ ａｎｄ ＩＶꎻ (ｄ)
ＨＡＡＤＦ￣ＳＴＥＭ ｉｍａｇｅ ａｌｏｎｇ ｔｈｅ [０１０] ａｘｉｓ ｓｈｏｗｉｎｇ ａｎ Ａｌ２０Ｃｕ２Ｍｎ３ ｐａｒｔｉｃｌｅ ｐｒｅ￣ｉｍｍｅｒｓｅｄ ｆｏｒ ａｂｏｕｔ ８ ｍｉｎ ｉｎ ０􀆰 ５ ｍｏｌ / Ｌ ＮａＣｌ ｅｌｅｃｔｒｏ￣
ｌｙｔｅ. Ｓｌｉｇｈｔ ｄｉｓｓｏｌｕｔｉｏｎ ｏｃｃｕｒｓ ａｄｊａｃｅｎｔ ｔｏ ｔｈｅ ｂｒｉｇｈｔ ｃｕｒｌｅｄ ｓｔｒｅａｋ ａｎｄ ａ ｆｅｗ ｄｉｓｓｏｌｕｔｉｏｎ ｓｉｔｅｓ ｗｉｔｈ ｄａｒｋｅｒ ｃｏｎｔｒａｓｔ ｅｎｃｉｒｃｌｅｄ ｂｙ ｔｈｅ ｂｒｉｇｈｔ
ｃｕｒｌｅｄ ｓｔｒｅａｋ ａｒｅ ｏｂｖｉｏｕｓꎻ (ｅꎬ ｆꎬ ｈꎬ ｉ) ＥＥＬＳ ｍａｐｐｉｎｇ ａｎａｌｙｓｉｓ ｆｏｃｕｓｉｎｇ ｏｎ ｔｈｅ ｆｏｕｒ ｓｐｏｔｓ ｅｎｃｌｏｓｅｄ ｗｉｔｈｉｎ ｔｈｅ ｂｏｘ ｉｎ (ｄ)ꎬ ｔｈｅ ｄａｒｋｅｒ
ｓｐｏｔｓ ａｒｅ ｄｅｐｌｅｔｅｄ ｉｎ ｔｈｅ ｅｌｅｍｅｎｔｓ Ａｌꎬ Ｍｎꎬ Ｃｕ ａｎｄ ｅｎｒｉｃｈｅｄ ｉｎ ｅｌｅｍｅｎｔ Ｏꎬ ｗｈｉｌｅ ｔｈｅ ｂｒｉｇｈｔｅｒ ｒｉｎｇｓ ａｒｅ ｅｎｒｉｃｈｅｄ ｉｎ Ｃｕꎻ (ｇ) ｍａｇｎｉｆｉｅｄ
ｉｍａｇｅ ｃｏｒｒｅｓｐｏｎｄｉｎｇ ｔｏ ｔｈｅ ｂｏｘｅｄ ａｒｅａ ｉｎ (ｄ)ꎬ ｈｉｇｈｌｉｇｈｔｉｎｇ ｔｈｅ ｌａｔｔｉｃｅ ａｎｄ ｔｈｅ ｈｅｘａｇｏｎａｌ ｓｕｂｕｎｉｔｓ ｂｅｎｅａｔｈ ｔｈｅ ｃｏｒｒｏｄｅｄ ｓｉｔｅｓ
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体的溶解ꎬ Ｓ 相的内部及 Ｓ 相 / Ａｌ 基体边界都留下明显

的局域溶解坑(黑色箭头所示)ꎬ 这些溶解坑中衬度很

暗的核心是已经发生了严重溶解的 Ａｌ２０Ｃｕ２Ｍｎ３颗粒ꎬ 然

而在这个 Ｓ 相颗粒中仍旧存在一些 Ａｌ２０Ｃｕ２Ｍｎ３颗粒没有

发生溶解[４２] ꎮ 利用球差校正透射电镜在原子尺度下对

准晶近似相的局域溶解进行研究ꎬ 发现 Ａｌ２０Ｃｕ２Ｍｎ３相的

非均匀溶解及腐蚀活性差异与其内部原子尺度的微结构

密切相关ꎮ Ａｌ２０Ｃｕ２Ｍｎ３内存在着两种类型的孪晶结构:
简单的平行孪晶片层及复杂的多重孪晶片层结构(图 ７ｇ
和 ７ｈ)ꎮ 通常ꎬ 多重孪晶片层在孪晶交汇附近形成复杂

的相位缺陷ꎬ 且在这些缺陷位置中存在重元素 Ｃｕ 在原

子尺度的偏聚现象ꎮ 作者团队将富 Ｃｕ 的缺陷位置与附

近的 Ａｌ２０ Ｃｕ２ Ｍｎ３ 基体位置定义为 “原子级电偶电池

(ａｔｏｍｉｃ￣ｇａｌｖａｎｉｃ ｃｅｌｌ)”ꎬ 并给出了在该原子级电偶电池

的作用下ꎬ Ａｌ２０Ｃｕ２Ｍｎ３发生原子尺度的局域溶解的实验

证据(图 ８ｄ ~ ８ｉ) [４３] ꎮ 而在平行孪晶片层中不存在复杂

的相位缺陷及元素偏聚现象ꎬ 因此具有该种孪晶特征的

准晶近似相表现为较低的化学活性ꎮ 故原子尺度下重元

素 Ｃｕ 在缺陷位置处的偏聚是导致准晶近似相活性差异

的根本原因ꎬ 据此在原子尺度下建立了结构特征与腐蚀

活性的内在联系ꎮ
2􀆰 3　 点蚀形核基体结构相关性的原子尺度根源

长久以来ꎬ 对于合金材料的腐蚀行为ꎬ 人们更多地

关注到粗大夹杂物及第二相的作用ꎬ 而忽略了那些纳米

及原子尺度缺陷的电化学作用ꎮ 通过对奥氏体不锈钢及

铝合金点蚀形核阶段中初始溶解活性结构根源的分析可

以得出ꎬ 粗大的夹杂及第二相的确在点蚀形核阶段起着

重要作用ꎬ 但是其溶解活性差异巨大ꎮ 材料的宏观腐蚀

性能与溶解活性高的异质相高度关联ꎬ 而异质相的溶解

活性恰恰是由其中原子尺度的缺陷或元素偏聚所决定的ꎮ
本工作在原子尺度下建立了结构特征与腐蚀溶解活性的

内在联系ꎬ 提醒人们注意原子尺度的结构缺陷对于局域

腐蚀的影响不可忽视ꎮ

3　 钝化膜结构及击破机制

点蚀的发生起始于钝化膜的局部破坏ꎬ 自 ２０ 世纪 ６０
年代开始至今ꎬ 人们对 Ｃｌ－对钝化膜的局部破坏机制的探

索就从未间断[４６－５８] ꎬ 钝化膜击破机制成为材料科学与工

程领域中的经典问题之一ꎮ
Ｃｌ－对钝化膜的破坏机制本质上是钝化膜的组成结构

及其在含 Ｃｌ－ 环境中的演变问题ꎮ 由于钝化膜非常薄

(３ ~ ５ ｎｍ)ꎬ 对其进行表征本身就极具挑战性ꎬ 探究

Ｃｌ－导致的结构演变则更为困难ꎮ 几十年来ꎬ 人们对钝

化膜的认识主要通过间接的实验手段ꎬ 如早在 ２０ 世

纪 ３０ 年代通过 Ｘ 射线衍射 [５９ꎬ ６０] 以及 ６０ 年代利用电子

衍射 [６１ꎬ ６２] 进行了探索ꎮ 直到 ７０ 年代ꎬ 随着表面谱学

的兴起ꎬ 对钝化膜的认识才进入了一个全新的阶段ꎬ
科学家不但勾勒出钝化膜的双层结构 [６３－６６] ꎬ 还确定了

Ｃｌ－ 通 过 进 入 钝 化 膜 内 而 与 膜 发 生 某 种 交 互 作

用 [５３ꎬ ６７－７４] ꎮ 遗憾的是ꎬ 这种手段无法精确确定 Ｃｌ－ 在
厚度只有几纳米的钝化膜内的分布ꎬ 导致了两种关于

Ｃｌ－击破机制的假说一直存在争论: 一种是基于 Ｃｌ－ 作
用于膜 /基体界面处的穿透机制 [５５ꎬ ７４] ꎬ 另一种是基于

Ｃｌ－只作用于钝化膜外层的作用机制 [５３ꎬ ６８ꎬ ７０ꎬ ７１ꎬ ７５] ꎮ 所

以ꎬ 精细解析 Ｃｌ－ 在钝化膜中的分布特征是需要解决

的重要问题ꎮ ９０ 年代起ꎬ 扫描隧道电子显微镜作为一

种直接观测手段被用于研究钝化膜的结构 [６５ꎬ ７６－８１] ꎬ 实

现了对钝化膜的直接成像观察ꎬ 同时也实现了对钝化

膜结构在 Ｃｌ－ 作用下所发生的结构演变的原位观察ꎬ
大大推动了钝化膜的研究进程ꎮ 然而ꎬ 该手段仅仅提

供了钝化膜的表面结构信息ꎮ 长期以来ꎬ 钝化膜截面

方向的结构以及膜和膜 /基体界面结构在 Ｃｌ－ 作用下的

演变这一重要科学问题一直没有得到解决ꎬ 极大限制

了人们对钝化膜破坏机制的深入认识ꎮ
球差校正透射电子显微技术在研究钝化膜结构及

其在 Ｃｌ－作用下的演变问题方面具有优势ꎬ 但研究的

瓶颈性难题是难以得到清晰明锐的钝化膜 /基体界面

照片ꎮ 基于此ꎬ 作者研究小组通过奥氏体单晶基体的

应用解决了这一瓶颈性难题 [８２] ꎮ 利用定向生长技术得

到了 ＦｅＣｒ１５Ｎｉ１５奥氏体单晶合金ꎬ 利用单晶衍射仪得到

两个相互垂直的取向[ ００１]和[ １１０] ꎬ 样品切割使得

宏观表面平行于晶体学面( ００１) 和( １１０) 面ꎬ 在其中

一个面上进行钝化ꎬ 与之垂直的表面作为观察面ꎬ 即

可得到清晰明锐的膜 /基体界面ꎬ 而不会造成钝化膜

与基体信息的重叠ꎮ
利用像差校正透射电子显微技术ꎬ 发现钝化膜由

极其微小的具有尖晶石结构的纳米晶和 非 晶 组 成

(图 ９) ꎻ 基于定量电子显微学分析并结合相应的理论

计算提出ꎬ Ｃｌ－ 沿着纳米晶和非晶之间的特殊“晶界”
并以贯穿通道为路径传输至钝化膜与金属之间的界面

(图 ９ 和图 １０) ꎮ 到达界面处的 Ｃｌ－ 造成基体一侧的晶

格膨胀、 界面处的起伏(图 １１)以及膜一侧的疏松化

(图 １２) ꎮ Ｃｌ－在界面处的不均匀分布导致了起伏界面

的形成(图 １３) ꎬ 部分进入基体一侧的晶格空位导致

了晶格膨胀从而在界面处引入了应力(图 １２) ꎮ 最终ꎬ
起伏界面的凸起位置在应力的辅助下最终成为钝化膜

发生破裂的位置(图 １３) ꎮ 原子尺度下ꎬ 钝化膜的破裂

位置并非对应着 Ｃｌ－ 富集的位置ꎬ 而是与之相邻的无
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Ｃｌ－或少 Ｃｌ－作用的位置ꎮ 该工作在原子尺度下直接获

得了金属表面超薄钝化膜的剖面显微照片ꎬ 为揭示

Ｃｌ－与金属钝化膜的交互作用提供了直接的实验证据ꎬ
为修正和完善数十年来基于模型和假说所建立起来的

钝化膜击破理论提供了原子尺度的结构信息ꎬ 将有关

钝化膜的研究推向了新的阶段 [８２] ꎮ

图 ９ 　 钝化膜中晶体 / 非晶界面作为 Ｃｌ－ 在膜中的传输通道[８２] :

(ａ)沿基体[００１]晶带轴的 ＴＥＭ 高分辨像显示钝化膜主要为

非晶态ꎬ 其中包含有一些纳米晶ꎻ (ｂ)界面处 ＴＥＭ 高分辨

像的局部放大图ꎬ 其中包含 ３ 个纳米晶ꎻ (ｃ)Ｃｌ－ 在钝化膜

中的晶体、 非晶及二者界面处进行扩散所需能量的第一原

理计算ꎬ 插图所示为 Ｃｌ－在晶体区域的扩散路径ꎬ 结果表明

晶体 / 非晶界面处扩散阻碍最小

Ｆｉｇ􀆰 ９　 Ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ｂｅｔｗｅｅｎ ｔｈｅ ｎａｎｏｃｒｙｓｔａｌｓ ａｎｄ ｔｈｅ ａｍｏｒｐｈｏｕｓ ｚｏｎｅ ｐｒｏ￣

ｖｉｄｅｓ ａ ｆａｖｏｒａｂｌｅ ｃｈａｎｎｅｌ ｆｏｒ ｃｈｌｏｒｉｄｅ ｉｏｎ ｄｉｆｆｕｓｉｏｎ[８２] : (ａ) ＨＲ￣

ＴＥＭ ｉｍａｇｅｓ ａｌｏｎｇ ｔｈｅ [ ００１ ] ａｘｉｓ ｏｆ ｔｈｅ ａｕｓｔｅｎｉｔｉｃ ｍａｔｒｉｘ

ｓｈｏｗｉｎｇ ｔｈａｔ ｔｈｅ ｐａｓｓｉｖｅ ｆｉｌｍ ｉｓ ｍａｉｎｌｙ ａｍｏｒｐｈｏｕｓ ｗｉｔｈ ｓｏｍｅ

ｎａｎｏ￣ｃｒｙｓｔａｌｓꎬ ａ ｓｅｒｉｅｓ ｏｆ ＨＲＴＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｏｂｔａｉｎｅｄ ｆｒｏｍ ｖａｒｉａｎｔ

ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎｓ ａｎｄ ｌｏｃａｔｉｏｎｓ ｉｎｄｉｃａｔｅ ｔｈａｔ ｔｈｅ ｎａｎｏ￣ｃｒｙｓｔａｌｓ ｆｅａｔｕｒｅ

ｆａｃｅ￣ｃｅｎｔｅｒｅｄ ｃｕｂｉｃ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅꎻ (ｂ) ＨＲＴＥＭ ｉｍａｇｅ ａｌｏｎｇ [００１]

ａｘｉｓ ｓｈｏｗｉｎｇ ｔｈｒｅｅ ｆｉｎｅ ｃｒｙｓｔａｌｓ ｗｉｔｈｉｎ ｔｈｅ ｐａｓｓｉｖｅ ｆｉｌｍꎻ (ｃ) ｅｎ￣

ｅｒｇｙ ｂａｒｒｉｅｒｓ ｔｏ Ｃｌ－ ｄｉｆｆｕｓｉｏｎ ｆｒｏｍ ｏｎｅ ｏｘｙｇｅｎ ｖａｃａｎｃｙ ｔｏ ａ ｎｅｉｇｈ￣

ｂｏｒｉｎｇ ｏｎｅ ｉｎ ｔｈｅ ｔｈｒｅｅ ｚｏｎｅｓ. Ｒｅｐｒｅｓｅｎｔａｔｉｖｅ ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｄｉａｇｒａｍ

ｏｆ ｔｈｅ ｄｉｆｆｕｓｉｏｎ ｐａｔｈｓ ｉｎ ｃ￣Ｆｅ３Ｏ４ ｉｓ ｉｎｓｅｒｔｅｄ. Ｔｈｅ ｄｉｆｆｕｓｉｏｎ ｂａｒｒｉｅｒ

ｉｓ ｌｏｗｅｓｔ ａｔ ｔｈｅ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ｒｅｇｉｏｎ

图 １０　 不同形成条件下钝化膜的元素面分布分析[８２] : ( ａ) 在

０􀆰 ５ ｍｏｌ / Ｌ Ｈ２ＳＯ４中 ６４０ ｍＶ / ＳＨＥ 下恒电位钝化 ３０ ｍｉｎꎻ (ｂ)
在０􀆰 ５ ｍｏｌ / Ｌ Ｈ２ＳＯ４＋ ０􀆰 ３ ｍｏｌ / Ｌ ＮａＣｌ 中 ６４０ ｍＶ / ＳＨＥ 下恒

电位钝化 ３０ ｍｉｎꎬ (ｃ) 先在 ０􀆰 ５ ｍｏｌ / Ｌ Ｈ２ＳＯ４中 ６４０ ｍＶ / ＳＨＥ
下恒电位钝化 ３０ ｍｉｎꎬ 然后向溶液中加入 ＮａＣｌ 溶液

Ｆｉｇ􀆰 １０　 Ｓｕｐｅｒ￣Ｘ ＥＤＳ ｍａｐｐｉｎｇｓ ｓｈｏｗｉｎｇ ｃｈｌｏｒｉｄｅ ｉｏｎ ｉｎｃｏｒｐｏｒａｔｅｄ ｉｎ
ａｎｄ ｐｅｎｅｔｒａｔｉｎｇ ｔｈｅ ｐａｓｓｉｖｅ ｆｉｌｍ ａｎｄ ａｃｃｕｍｕｌａｔｉｎｇ ａｔ ｔｈｅ
ｍａｔｒｉｘ / ｐａｓｓｉｖｅ ｆｉｌｍ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ[８２] : (ａ) ｅｌｅｍｅｎｔ ｍａｐｓ ｏｆ ｔｈｅ ｆｉｌｍ
ｆｏｒｍｅｄ ｉｎ ０􀆰 ５ ｍｏｌ / Ｌ Ｈ２ ＳＯ４ ｅｌｅｃｔｒｏｌｙｔｅ ａｔ ６４０ ｍＶ / ＳＨＥ ｆｏｒ
３０ ｍｉｎꎻ (ｂ) ０􀆰 ５ ｍｏｌ / Ｌ Ｈ２ ＳＯ４ ＋０􀆰 ３ ｍｏｌ / Ｌ ＮａＣｌ ｅｌｅｃｔｒｏｌｙｔｅ
ａｔ ６４０ ｍＶ / ＳＨＥ ｆｏｒ ３０ ｍｉｎꎻ ( ｃ) ｐａｓｓｉｖａｔｅｄ ｉｎ ０􀆰 ５ ｍｏｌ / Ｌ
Ｈ２ＳＯ４ ｅｌｅｃｔｒｏｌｙｔｅ ａｔ ６４０ ｍＶ / ＳＨＥ ｆｏｒ ３０ ｍｉｎ ｗｉｔｈ ｓｕｂｓｅｑｕｅｎｔ
ａｄｄｉｔｉｏｎ ｏｆ ＮａＣｌ

图 １１　 Ｃｌ－作用于界面导致基体 / 钝化膜界面的起伏[８２] : (ａꎬ ｂ)沿
基体[ ００１] 及[ １１０] 带轴的 ＴＥＭ 高分辨像ꎬ 钝化膜为在

０􀆰 ５ ｍｏｌ / Ｌ Ｈ２ＳＯ４溶液中生长在(１１０)及(００１)面上ꎻ (ｃ)沿
基体[００１]带轴的 ＴＥＭ 高分辨像ꎬ 钝化膜为在 ０􀆰 ３ ｍｏｌ / Ｌ
ＮａＣｌ ＋ ０􀆰 ５ ｍｏｌ / Ｌ Ｈ２ＳＯ４溶液中生长在(１１０)面上ꎻ (ｄ)沿
基体[１１０]带轴的 ＴＥＭ 高分辨像ꎬ 钝化膜为先在 ０􀆰 ５ ｍｏｌ / Ｌ
Ｈ２ＳＯ４溶液中形成ꎬ 然后向溶液中加入 ＮａＣｌ 溶液

Ｆｉｇ􀆰 １１　 Ｃｈｌｏｒｉｄｅ￣ｉｎｄｕｃｅｄ ｕｎｄｕｌａｔｉｏｎｓ ａｔ ｔｈｅ ｍｅｔａｌ / ｐａｓｓｉｖｅ ｆｉｌｍ ｉｎｔｅｒ￣
ｆａｃｅ[８２] : (ａꎬ ｂ) ＨＲＴＥＭ ｉｍａｇｅｓ ａｌｏｎｇ ｔｈｅ [００１] ａｎｄ [１１０]
ａｘｅｓ ｏｆ ｔｈｅ ａｕｓｔｅｎｉｔｉｃ ｍａｔｒｉｘ ｓｈｏｗｉｎｇ ｔｈｅ ｐａｓｓｉｖｅ ｆｉｌｍ ｇｒｏｗｎ ｏｎ
(１１０ ) ａｎｄ ( ００１ ) ｐｌａｎｅｓ ｏｆ ＦｅＣｒ１５ Ｎｉ１５ ｓｉｎｇｌｅ ｃｒｙｓｔａｌ ｉｎ
０􀆰 ５ ｍｏｌ / Ｌ Ｈ２ ＳＯ４ ｅｌｅｃｔｒｏｌｙｔｅꎬ ｒｅｖｅａｌｉｎｇ ａ ｓｈａｒｐ ａｎｄ ｓｔｒａｉｇｈｔ
ｉｎｔｅｒｆａｃｅꎬ ｅｖｅｎ ａｔ ｔｈｅ ａｔｏｍｉｃ ｓｃａｌｅꎻ ( ｃ) ＨＲＴＥＭ ｉｍａｇｅ ａｌｏｎｇ
[００１] ａｘｉｓ ｓｈｏｗｉｎｇ ｔｈｅ ｐａｓｓｉｖｅ ｆｉｌｍ ｇｒｏｗｎ ｏｎ (１１０) ｐｌａｎｅ ｉｎ
０􀆰 ３ ｍｏｌ / Ｌ ＮａＣｌ＋ ０􀆰 ５ ｍｏｌ / Ｌ Ｈ２ ＳＯ４ ｅｌｅｃｔｒｏｌｙｔｅꎬ ｒｅｖｅａｌｉｎｇ ａｎ
ｉｎｄｉｓｔｉｎｃｔ ａｎｄ ｓｕｂｓｔａｎｔｉａｌｌｙ ｕｎｄｕｌａｔｉｎｇ ｉｎｔｅｒｆａｃｅꎻ (ｄ) ＨＲＴＥＭ
ｉｍａｇｅ ａｌｏｎｇ [１１０] ａｘｉｓ ｓｈｏｗｉｎｇ ｔｈｅ ｐａｓｓｉｖｅ ｆｉｌｍ ｉｎｉｔｉａｌｌｙ ｇｒｏｗｎ
ｉｎ ０􀆰 ５ ｍｏｌ / Ｌ Ｈ２ＳＯ４ ｅｌｅｃｔｒｏｌｙｔｅ ｆｏｒ ３０ ｍｉｎ ｗｉｔｈ ｓｕｂｓｅｑｕｅｎｔ ａｄ￣
ｄｉｔｉｏｎ ｏｆ ＮａＣｌ ｉｎｔｏ ｔｈｅ Ｈ２ ＳＯ４ ｅｌｅｃｔｒｏｌｙｔｅꎬ ｔｈｅ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ｉｓ ａｓ
ｗｅｌｌ ｉｎｄｉｓｔｉｎｃｔ ａｎｄ ｓｕｂｓｔａｎｔｉａｌｌｙ ｕｎｄｕｌａｔｉｎｇ
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图 １２　 ＬＡＤＩＡ 模拟钝化膜 / 基体界面处的应力分布[８２] : ( ａ)无 Ｃｌ－ 溶液中形成具有平直界面特征的钝化膜沿基体[００１]方向的

ＨＡＡＤＦ￣ＳＴＥＭ 高分辨像ꎻ (ｂ)基于图(ａ)的 ＬＡＤＩＡ 模拟ꎬ 近界面的基体晶格无畸变ꎻ (ｃ)在含 Ｃｌ－溶液中形成的具有起伏界

面特征的钝化膜沿基体[１１０]方向的 ＨＡＡＤＦ￣ＳＴＥＭ 高分辨像ꎻ (ｄ)基于图( ｃ)的 ＬＡＤＩＡ 模拟ꎬ 近界面的基体晶格有明显膨

胀ꎬ 说明有拉应力存在ꎻ (ｅ~ ｇ)界面应力分布示意图ꎬ (ｅ)为无 Ｃｌ－溶液中的平直界面ꎬ ( ｆ)为含 Ｃｌ－溶液中的起伏界面界

面ꎬ (ｇ)为两个等效方向的面内拉应力示意图ꎻ (ｈ)钝化膜及近界面的基体一侧的 ＥＤＳ 能谱分析

Ｆｉｇ􀆰 １２　 ＬＡＤＩＡ ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎ ｒｅｓｕｌｔｓ ｓｈｏｗｉｎｇ ｔｈｅ ｓｔｒａｉｎ ｓｔａｔｅ ｉｎ ｔｈｅ ｍａｔｒｉｘ ｓｉｄｅ ｎｅａｒ ｔｈｅ ｍｅｔａｌ / ｐａｓｓｉｖｅ ｆｉｌｍ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ[８２] : ( ａ) ｈｉｇｈ ｒｅｓｏｌｕｔｉｏｎ

ＨＡＡＤＦ￣ＳＴＥＭ ｉｍａｇｅ ａｌｏｎｇ ｔｈｅ [００１] ｄｉｒｅｃｔｉｏｎ ｏｆ ｔｈｅ ａｕｓｔｅｎｉｔｉｃ ｍａｔｒｉｘ ｓｈｏｗｉｎｇ ｔｈｅ ｐａｓｓｉｖｅ ｆｉｌｍ ｏｎ (１１０) ｏｆ ＦｅＣｒ１５Ｎｉ１５ ｓｉｎｇｌｅ ｃｒｙｓｔａｌ

ｉｎ ０􀆰 ５ ｍｏｌ / Ｌ Ｈ２ＳＯ４ꎬ ｔｈｅ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ｉｓ ｓｈａｒｐ ａｎｄ ｓｔｒａｉｇｈｔ ａｔ ｔｈｅ ａｔｏｍｉｃ ｓｃａｌｅꎻ (ｂ) ＬＡＤＩＡ ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎ ｍａｐ ｂａｓｅｄ ｏｎ (ａ)ꎬ ｗｈｉｃｈ ｓｈｏｗｓ

ｎｏ ｅｖｉｄｅｎｃｅ ｏｆ ｌａｔｔｉｃｅ ｅｘｐａｎｓｉｏｎ ａｎｄ ａｓｓｏｃｉａｔｅｄ ｔｅｎｓｉｏｎꎻ (ｃ) ｈｉｇｈ ｒｅｓｏｌｕｔｉｏｎ ＨＡＡＤＦ￣ＳＴＥＭ ｉｍａｇｅ ａｌｏｎｇ ｔｈｅ ｃ ａｘｉｓ ｓｈｏｗｉｎｇ ａ ｐａｓｓｉｖｅ

ｆｉｌｍ ｆｏｒｍｅｄ ｉｎ ０􀆰 ５ ｍｏｌ / Ｌ Ｈ２ＳＯ４＋０􀆰 ３ ｍｏｌ / Ｌ ＮａＣｌ ｅｌｅｃｔｒｏｌｙｔｅꎬ ｗｉｔｈ ｃｏｒｒｅｓｐｏｎｄｉｎｇ ｕｎｄｕｌａｔｉｎｇ ｉｎｔｅｒｆａｃｅꎻ (ｄ) ＬＡＤＩＡ ｓｉｍｕｌａｔｉｎｇ ｍａｐ

ｂａｓｅｄ ｏｎ (ｃ)ꎬ ｒｅｖｅａｌｉｎｇ ｏｂｖｉｏｕｓ ｌａｔｔｉｃｅ ｅｘｐａｎｓｉｏｎꎬ ｗｉｔｈ ａｓｓｏｃｉａｔｅｄ ｉｎｄｕｃｅｄ ｔｅｎｓｉｏｎꎻ (ｅ~ ｇ) ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｍａｐｓ ｉｌｌｕｓｔｒａｔｉｎｇ ｔｈｅ ｄｉｒｅｃｔｉｏｎ

(ｒｅｄ ｌｉｎｅ) ａｌｏｎｇ ｗｈｉｃｈ ｌｏｃａｌ ｅｘｐａｎｓｉｏｎ / ｃｏｎｔｒａｃｔｉｏｎ ｏｆ ｎｅｘｔ￣ｎｅｉｇｈｂｏｒ ａｔｏｍ ｃｏｌｕｍｎ ｄｉｓｔａｎｃｅｓ ｉｓ ｍｏｄｕｌａｔｅｄ: ｓｔｒａｉｇｈｔ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ｆｏｒｍｅｄ ｉｎ

ｃｈｌｏｒｉｄｅ￣ｆｒｅｅ ｅｌｅｃｔｒｏｌｙｔｅ ｒｅｖｅａｌｓ ｎｏ ｓｉｇｎｓ ｏｆ ｌａｔｔｉｃｅ ｄｉｓｔｏｒｔｉｏｎ ｏｎ ｔｈｅ ｍａｔｒｉｘ ｓｉｄｅ (ｅ)ꎬ ｕｎｄｕｌａｔｉｎｇ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ｆｏｒｍｅｄ ｉｎ ｃｈｌｏｒｉｄｅ￣ｃｏｎｔａｉｎｉｎｇ

ｅｌｅｃｔｒｏｌｙｔｅ ｓｈｏｗｓ ｃｌｅａｒ ｅｖｉｄｅｎｃｅ ｏｆ ｓｔｒａｉｎ￣ｉｎｄｕｃｅｄ ｌａｔｔｉｃｅ ｅｘｐａｎｓｉｏｎ ( ｆ)ꎬ ｔｈｒｅｅ￣ｄｉｍｅｎｓｉｏｎａｌ ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｍａｐ ( ｇ) ｉｌｌｕｓｔｒａｔｉｎｇ ｔｈｅ ｓｔｒａｉｎ

ｓｔａｔｅ ａｌｏｎｇ ｔｈｅ ｖｉｅｗｉｎｇ ｄｉｒｅｃｔｉｏｎ (ａ ｐａｉｒ ｏｆ ｄａｓｈｅｄ ａｒｒｏｗｓ) ｉｓ ｅｑｕｉｖａｌｅｎｔ ｔｏ ｔｈａｔ ａｓ ｓｈｏｗｎ ｉｎ (ｆ)ꎻ (ｈ) ＥＤＳ ｃｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎ ａｎａｌｙｓｉｓ ｉｎ ｔｈｅ

ｐａｓｓｉｖｅ ｆｉｌｍ ａｎｄ ｂｅｌｏｗ ｔｈｅ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ａｔ ａ ｄｅｐｔｈ ｗｈｅｒｅ ｌａｔｔｉｃｅ ｅｘｐａｎｓｉｏｎ ｉｓ ｍｅａｓｕｒｅｄ

4　 结　 语

基体结构相关性和钝化膜结构及击破机制是与材料

点蚀密切相关的两大基本科学问题ꎮ 本文以透射电子显

微技术为主要研究手段ꎬ 在原子尺度下建立了材料基体

结构特征与腐蚀溶解活性之间的关联ꎬ 揭示了钝化膜的

结构特征及 Ｃｌ－与之交互作用之间的内在规律ꎬ 丰富、 完

善甚至修正了材料点蚀形核机制方面的经典认识ꎮ 研究

发现ꎬ 在点蚀形核初期ꎬ 无论是基体中夹杂或第二相的

腐蚀溶解活性ꎬ 还是表面钝化膜本身的击破ꎬ 起源都可

以追溯到原子尺度的结构缺陷ꎮ
在奥氏体不锈钢中ꎬ 与点蚀形核密切相关的 ＭｎＳ 溶

解ꎬ 其溶解活性由其中的缺陷性质决定ꎮ 阳极性氧化物

缺陷不同的表面原子构型导致了 ＭｎＳ 不同的溶解活性ꎻ
阴极性位错缺陷位错核心周围的电极电位降低ꎬ 导致

ＭｎＳ 在位错露头处的活性较高ꎮ
在 Ａｌ￣Ｃｕ￣Ｍｇ 系铝合金中ꎬ 与点蚀形核密切相关的是

溶解ꎬ Ｓ 相的溶解与弥散其中的更小尺度的 Ａｌ２０ Ｃｕ２ Ｍｎ３

相的溶解活性密切相关ꎮ Ａｌ２０Ｃｕ２Ｍｎ３相中不同形态的孪

晶片层中缺陷附近是否存在重元素 Ｃｕ 的富集是影响

Ａｌ２０Ｃｕ２Ｍｎ３相溶解活性的本质因素ꎮ
在关于金属表面钝化膜结构及其在 Ｃｌ－作用下的演变

的研究中ꎬ 发现钝化膜本身的结构特征决定了 Ｃｌ－在其中

传输的难易ꎮ 钝化膜中由非晶区与纳米晶的界面形成的

贯穿通道有利于 Ｃｌ－的传输ꎬ 到达钝化膜 /基体界面处的

Ｃｌ－引起了膜一侧的疏松、 界面处的起伏以及基体一侧的

晶格膨胀ꎬ 在界面引入可观的拉应力ꎬ 导致钝化膜在起

伏界面的凸起位置处发生击破ꎮ
材料科学的核心问题是结构与性能的关系问题ꎮ 透

射电子显微技术是能够在微小尺度下给出结构与性能之

间对应关系的重要研究手段ꎬ 可以在高的空间分辨率下

建立材料的特性以及使役行为与微结构演变之间的内在

关联ꎮ 长期以来ꎬ 由于磁透镜对近轴和远轴入射电子聚

焦能力方面的差异所导致的球差是影响透射电镜空间分

辨率的主要因素ꎮ 近年来ꎬ 在磁透镜后附加球差校正器

的电子显微镜在原理和技术上获得了突破ꎬ 使磁透镜的

球差系数得到了有效校正ꎬ 电子显微镜的空间分辨率得

以大大提高ꎬ 而且原子序数小的轻元素也可以和重元素

同时成像ꎬ 使人们对材料结构与缺陷的认识上升了一个

新的台阶ꎮ 因此ꎬ 球差校正电子显微技术以及在此基础
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图 １３　 钝化膜 / 基体界面在无 Ｃｌ－及 Ｃｌ－作用下的演变过程示意图[８２] : (ａ)无 Ｃｌ－环境中ꎬ 奥氏体基体中金属离子以均匀的方式发生

选择性溶解ꎬ 形成平直的基体 / 钝化膜界面ꎻ (ｂ)含 Ｃｌ－环境中ꎬ 氯离子在金属表面的非均匀吸附导致金属离子的非均匀溶

解ꎬ 造成不同位置处钝化膜生长速率不同ꎬ 形成起伏界面ꎻ (ｃ)Ｃｌ－非均匀穿透钝化膜ꎬ 当沿着由钝化膜中晶体 / 非晶界面形

成的贯穿通道到达膜 / 基体界面处时ꎬ 造成起伏界面的形成ꎬ 起伏界面的突起位置在界面拉应力作用下将作为钝化膜的优先

击破位置ꎻ (ｄ)ＨＡＡＤＦ￣ＳＴＥＭ 形貌显示处起伏强烈的界面ꎻ (ｅ)图(ｄ)中白色矩形所标识区域的局部放大图ꎬ 可以看到界面

凸起位置已非常接近钝化膜的外表面

Ｆｉｇ􀆰 １３　 Ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｍａｐｓ ｉｌｌｕｓｔｒａｔｉｎｇ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ｅｖｏｌｕｔｉｏｎ ｉｎ ｔｈｅ ａｂｓｅｎｃｅ ａｎｄ ｐｒｅｓｅｎｃｅ ｏｆ ｃｈｌｏｒｉｄｅ ｉｏｎｓ[８２] ꎬ ｔｈｅ ｆｉｌｍ ｇｒｏｗｔｈ ｐｒｏｃｅｓｓ ｉｎｖｏｌｖｅｓ ｔｒａｎｓ￣
ｐｏｒｔ ｏｆ ｂｏｔｈ ｉｎｊｅｃｔｅｄ ｍｅｔａｌ ｉｏｎｓ ｆｒｏｍ ｔｈｅ ｍａｔｒｉｘ ａｎｄ ｏｘｙｇｅｎ ｉｎ ｓｏｌｕｔｉｏｎ ｔｈｒｏｕｇｈ ｔｈｅ ｂａｒｒｉｅｒ ｌａｙｅｒꎬ ｃａｕｓｉｎｇ ｔｈｅ ｍｅｔａｌ / ｆｉｌｍ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ｔｏ ｍｏｖｅ
ｔｏｗａｒｄｓ ｔｈｅ ｍｅｔａｌ ｍａｔｒｉｘ ｓｉｄｅ: (ａ) ｉｎ ｃｈｌｏｒｉｄｅ￣ｆｒｅｅ (０􀆰 ５ ｍｏｌ / Ｌ Ｈ２ＳＯ４) ｅｌｅｃｔｒｏｌｙｔｅꎬ ｔｈｅ ａｕｓｔｅｎｉｔｉｃ ｍａｔｒｉｘ ｅｘｐｅｒｉｅｎｃｅｄ ｓｅｌｅｃｔｉｖｅ ｄｉｓｓｏｌｕ￣

ｔｉｏｎ ｏｆ ｍｅｔａｌ ｉｏｎｓ (ｍａｊｏｒ Ｆｅ) ｉｎ ａ ｓｏｍｅｗｈａｔ ｈｏｍｏｇｅｎｅｏｕｓ ｍａｎｎｅｒꎬ ｙｉｅｌｄｉｎｇ ａ ｓｔｒａｉｇｈｔ Ｍｅ / ＢＬ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ａｔ ｔｈｅ ａｔｏｍｉｃ ｓｃａｌｅꎻ (ｂ) ｉｎ ｃｈｌｏ￣
ｒｉｄｅ￣ｃｏｎｔａｉｎｉｎｇ (０􀆰 ５ ｍｏｌ / Ｌ Ｈ２ ＳＯ４ ＋ ０􀆰 ３ ｍｏｌ / Ｌ ＮａＣｌ) ｅｌｅｃｔｒｏｌｙｔｅꎬ ｔｈｅ ｔｅｎｄｅｎｃｙ ｏｆ ｃｈｌｏｒｉｄｅ ｉｏｎｓ ｔｏ ｂｅ ｐｒｅｆｅｒｅｎｔｉａｌｌｙ ａｄｓｏｒｂｅｄ ａｔ

ｄｅｆｅｃｔｉｖｅ ｓｉｔｅｓ ｙｉｅｌｄｓ ｎｏｎ￣ｈｏｍｏｇｅｎｅｏｕｓ ａｄｓｏｒｐｔｉｏｎ ｏｎ ｔｈｅ ｂａｒｅ ｍｅｔａｌ ｓｕｒｆａｃｅ. Ｈｉｇｈ ｃｈｌｏｒｉｄｅ ｉｏｎ ｃｏｎｃｅｎｔｒａｔｉｏｎ ｗｏｕｌｄ ｉｎｄｕｃｅ ｆａｓｔｅｒ ｄｉｓｓｏｌｕ￣
ｔｉｏｎ ｏｆ Ｆｅꎬ ｗｈｉｃｈ ｌｅａｄｓ ｔｏ ｉｎｈｏｍｏｇｅｎｅｏｕｓ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ￣ｍｏｖｅｍｅｎｔ ｒａｔｅｓꎬ ｈｅｎｃｅ ｄｉｆｆｅｒｅｎｃｅｓ ｉｎ ｐａｓｓｉｖｅ ｆｉｌｍ ｇｒｏｗｔｈ ｒａｔｅｓ. Ｓｕｃｈ ａ ｐｒｏｃｅｓｓ ｙｉｅｌｄｓ
ａ ｐａｓｓｉｖｅ ｆｉｌｍ ｗｉｔｈ ａｎ ｉｒｒｅｇｕｌａｒ ａｎｄ ｕｎｄｕｌａｔｉｎｇ Ｍｅ / ＢＬ ｉｎｔｅｒｆａｃｅꎻ (ｃ) ｗｈｅｎ ｃｈｌｏｒｉｄｅ ｉｏｎｓ ａｔｔａｃｋ ｔｈｅ ａｓ￣ｇｒｏｗｎ ｐａｓｓｉｖｅ ｆｉｌｍꎬ ｃｈｌｏｒｉｄｅ ｉｏｎｓ
ｏｎｌｙ ｇｅｔ ｔｏ ｃｅｒｔａｉｎ ｉｎｔｅｒｆａｃｉａｌ ｌｏｃａｔｉｏｎｓ ｂｙ ｈｅｔｅｒｏｇｅｎｅｏｕｓｌｙ ｐｅｎｅｔｒａｔｉｎｇ ｔｈｅ ａｓ￣ｇｒｏｗｎ ｆｉｌｍ ａｌｏｎｇ ｔｈｅ ｃｏｎｎｅｃｔｅｄ ｐａｔｈ ｐｒｏｖｉｄｅｄ ｂｙ ｔｈｅ ｉｎｔｅｒ￣
ｆａｃｅｓ ｂｅｔｗｅｅｎ ｎａｎｏｃｒｙｓｔａｌｓ ａｎｄ ｔｈｅ ａｍｏｒｐｈｏｕｓ ｚｏｎｅ. Ｔｈｉｓ ｇｉｖｅｓ ｒｉｓｅ ｔｏ ａｎ ｕｎｄｕｌａｔｉｎｇ ｉｎｔｅｒｆａｃｅꎻ (ｄ) ｃｈｌｏｒｉｄｅ￣ｉｎｄｕｃｅｄ ｌａｒｇｅ ｒｏｕｇｈｅｎｉｎｇ ａｔ
ｔｈｅ ｍｅｔａｌ / ｐａｓｓｉｖｅ ｆｉｌｍ ｉｎｔｅｒｆａｃｅꎻ (ｅ) ａｎ ｅｎｌａｒｇｅｍｅｎｔ ｏｆ ｔｈｅ ａｒｅａ ｍａｒｋｅｄ ｗｉｔｈ ａ ｒｅｃｔａｎｇｕｌａｒ ｉｎ (ｄ)

上的定量分析使材料科学家有机会对一些经典的基础科

学问题进行再认识ꎬ 必将在材料科学研究中发挥越来越

大的作用ꎮ
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[３３] Ｗｅｉ Ｒ Ｐꎬ Ｌｉａｏ Ｃ Ｍꎬ Ｇａｏ Ｍ. Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌ ａｎｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ

Ａ[Ｊ]ꎬ １９９８ꎬ ２９(４): １１５３－１１６０.

[３４] Ｚｈａｎｇ Ｗ Ｌꎬ Ｆｒａｎｋｅｌ Ｇ Ｓ. Ｅｌｅｃｔｒｏｃｈｉｍｉｃａ Ａｃｔａ[Ｊ]ꎬ ２００３ꎬ ４８(９):

１１９３－１２１０.

[３５] Ｂｅｔｈｅｎｃｏｕｒｔ Ｍꎬ Ｂｏｔａｎａ Ｆ Ｊꎬ Ｃａｎｏ Ｍ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃｏｒｒｏｓｉｏｎ Ｓｃｉｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ

２００９ꎬ ５１(３): ５１８－５２４.

[３６] Ｂｉｒｂｉｌｉｓ Ｎꎬ Ｂｕｃｈｈｅｉｔ Ｒ Ｇꎬ Ｈｏ Ｄ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｅｌｅｃｔｒｏｃｈｅｍｉｃａｌ ａｎｄ Ｓｏｌｉｄ

Ｓｔａｔｅ Ｌｅｔｔｅｒｓ[Ｊ]ꎬ ２００５ꎬ ８(１１): Ｃ１８０－Ｃ１８３.

[３７] Ｂｏａｇ Ａꎬ Ｈｕｇｈｅｓ Ａꎬ Ｇｌｅｎｎ Ａꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃｏｒｒｏｓｉｏｎ Ｓｃｉｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ ５３

(１): １７－２６.

[３８] Ｂｏａｇ Ａꎬ Ｔａｙｌｏｒ Ｒ Ｊꎬ Ｍｕｓｔｅｒ Ｔ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃｏｒｒｏｓｉｏｎ Ｓｃｉｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ ２０１０ꎬ

５２(１): ９０－１０３.

[３９] Ｂｕｃｈｈｅｉｔ Ｒꎬ Ｇｒａｎｔ Ｒꎬ Ｈｌａｖａ Ｐꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｌｅｃｔｒｏｃｈｅｍｉｃａｌ

Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ １９９７ꎬ １４４(８): ２６２１－２６２８.

[４０] Ｇｕｉｌｌａｕｍｉｎ Ｖꎬ Ｍａｎｋｏｗｓｋｉ Ｇ. Ｃｏｒｒｏｓｉｏｎ Ｓｃｉｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ １９９９ꎬ ４１(３):

４２１－４３８.

[４１] Ｚｈｕ Ｄ Ｑꎬ Ｖａｎ Ｏｏｉｊ Ｗ Ｊ. Ｃｏｒｒｏｓｉｏｎ Ｓｃｉｅｎｃｅ [ Ｊ]ꎬ ２００３ꎬ ４５(１０):

２１７７－２１９７.

[４２] Ｗａｎｇ Ｊꎬ Ｚｈａｎｇ Ｂꎬ Ｚｈｏｕ Ｙ Ｔꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ ８２:

２２－３１.

[４３] Ｚｈａｎｇ Ｂꎬ Ｗａｎｇ Ｊꎬ Ｗｕ Ｂꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｉｅｎｔｉｆｉｃ Ｒｅｐｏｒｔｓ [ Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ

６: ３９５２５.

[４４] Ｗａｎｇ Ｊꎬ Ｚｈａｎｇ Ｂꎬ Ｈｅ Ｚ Ｂꎬ ｅｔ ａｌ. Ｐｈｉｌｏｓｏｐｈｉｃａｌ Ｍａｇａｚｉｎｅ[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ

９６(２３): ２４５７－２４６７.

[４５] Ｗａｎｇ Ｊꎬ Ｚｈａｎｇ Ｂꎬ Ｗｕ Ｂꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃｏｒｒｏｓｉｏｎ Ｓｃｉｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ １０５:

１８３－１８９.

[４６] Ｄｉ Ｑｕａｒｔｏ Ｆꎬ Ｐｉａｚｚａ Ｓꎬ Ｓｕｎｓｅｒｉ Ｃ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｅｌｅｃｔｒｏａｎａｌｙｔｉｃａｌ

Ｃｈｅｍｉｓｔｒｙ ａｎｄ Ｉｎｔｅｒｆａｃｉａｌ Ｅｌｅｃｔｒｏｃｈｅｍｉｓｔｒｙ[Ｊ]ꎬ １９８８ꎬ ２４８(１): ９９－

１１５.

[４７] Ｇａｌｖｅｌｅ Ｊ Ｒ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｌｅｃｔｒｏｃｈｅｍｉｃａｌ Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ １９７６ꎬ １２３(４):

４６４－４７４.

[４８] Ｈｏａｒ Ｔ Ｐ. Ｃｏｒｒｏｓｉｏｎ Ｓｃｉｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ １９６７ꎬ ７(６): ３４１－３５５.

[４９] Ｈｏａｒ Ｔ Ｐꎬ Ｍｅａｒｓ Ｄ Ｃꎬ Ｒｏｔｈｗｅｌｌ Ｇ Ｐ. Ｃｏｒｒｏｓｉｏｎ Ｓｃｉｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ １９６５ꎬ ５

(４): ２７９－２８９.

[５０] Ｌｉｎ Ｌ Ｆꎬ Ｃｈａｏ Ｃ Ｙꎬ Ｍａｃｄｏｎａｌｄ Ｄ Ｄ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｌｅｃｔｒｏｃｈｅｍｉｃａｌ

Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ １９８１ꎬ １２８(６): １１９４－１１９８.

[５１] Ｍａｃｄｏｎａｌｄ Ｄ Ｄ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｌｅｃｔｒｏｃｈｅｍｉｃａｌ Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ １９９２ꎬ １３９

(１２): ３４３４－３４４９.

[５２] Ｍａｃｄｏｎａｌｄ Ｄ Ｄ. Ｐｕｒｅ ａｎｄ Ａｐｐｌｉｅｄ Ｃｈｅｍｉｓｔｒｙ [ Ｊ]ꎬ １９９９ꎬ ７１ (６):

９５１－９７８.

[５３] Ｍａｃｄｏｕｇａｌｌ Ｂꎬ Ｍｉｔｃｈｅｌｌ Ｄ Ｆꎬ Ｓｐｒｏｕｌｅ Ｇ Ｉꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｌｅｃｔｒｏ￣

ｃｈｅｍｉｃａｌ Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ １９８３ꎬ １３０(３): ５４３－５４７.

[５４] Ｍａｒｃｕｓ Ｐꎬ Ｈｅｒｂｅｌｉｎ Ｊ Ｍ. Ｃｏｒｒｏｓｉｏｎ Ｓｃｉｅｎｃｅ [ Ｊ]ꎬ １９９３ꎬ ３４ (７):

１１２３－１１４５.

[５５] Ｍｕｒｐｈｙ Ｏ Ｊꎬ Ｂｏｃｋｒｉｓ Ｊ Ｏꎬ Ｐｏｕ Ｔ Ｅꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｌｅｃｔｒｏｃｈｅｍｉ￣

ｃａｌ Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ １９８３ꎬ １３０(８): １７９２－１７９４.

[５６] Ｓａｔｏ Ｎ. Ｅｌｅｃｔｒｏｃｈｉｍｉｃａ Ａｃｔａ[Ｊ]ꎬ １９７１ꎬ １６(１０): １６８３－１６９２.

[５７] Ｓａｔｏ Ｎ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｌｅｃｔｒｏｃｈｅｍｉｃａｌ Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ １９８２ꎬ １２９(２):

２５５－２６０.

[５８] Ｘｕ Ｙꎬ Ｗａｎｇ Ｍ Ｈꎬ Ｐｉｃｋｅｒｉｎｇ Ｈ Ｗ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｌｅｃｔｒｏｃｈｅｍｉｃａｌ Ｓｏ￣

ｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ １９９３ꎬ １４０(１２): ３４４８－３４５７.

[５９] Ｅｖａｎｓ Ｕ Ｒ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｃｈｅｍｉｃａｌ Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ １９２７(１): １０２０－１０４０.

[６０] Ｖｅｒｎｏｎ Ｗ Ｈ Ｊꎬ Ｗｏｒｍｗｅｌｌ Ｆꎬ Ｎｕｒｓｅ Ｔ Ｊ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｃｈｅｍｉｃａｌ Ｓｏｃｉｅ￣

ｔｙ[Ｊ]ꎬ １９３９(１): ６２１－６３２.

[６１] Ｆｏｌｅｙ Ｃ Ｌꎬ Ｋｒｕｇｅｒ Ｊꎬ Ｂｅｃｈｔｏｌｄｔ Ｃ Ｊ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｌｅｃｔｒｏｃｈｅｍｉｃａｌ Ｓｏ￣

ｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ １９６７ꎬ １１４(１０): ９９４－１００１.

[６２] ＭｃＢｅｅ Ｃ Ｌꎬ Ｋｒｕｇｅｒ Ｊ. Ｅｌｅｃｔｒｏｃｈｉｍｉｃａ Ａｃｔａ[Ｊ]ꎬ １９７２ꎬ １７(８): １３３７－

１３４１.

[６３] Ｃａｌｉｎｓｋｉ Ｃꎬ Ｓｔｒｅｈｂｌｏｗ Ｈ Ｈ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｌｅｃｔｒｏｃｈｅｍｉｃａｌ Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ

７７８
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１９８９ꎬ １３６(５): １３２８－１３３１.

[６４] Ｃａｓｔｌｅ Ｊ Ｅꎬ Ｑｉｕ Ｊ Ｈ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｌｅｃｔｒｏｃｈｅｍｉｃａｌ Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ １９９０ꎬ

１３７(７): ２０３１－２０３８.

[６５] Ｍａｕｒｉｃｅ Ｖꎬ Ｙａｎｇ Ｗ Ｐꎬ Ｍａｒｃｕｓ Ｐ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｌｅｃｔｒｏｃｈｅｍｉｃａｌ

Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ １９９８ꎬ １４５(３): ９０９－９２０.

[６６] Ｙａｎｇ Ｗ Ｐꎬ Ｃｏｓｔａ Ｄꎬ Ｍａｒｃｕｓ Ｐ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｌｅｃｔｒｏｃｈｅｍｉｃａｌ Ｓｏｃｉｅｔｙ

[Ｊ]ꎬ １９９４ꎬ １４１(１０): ２６６９－２６７６.

[６７] Ｇｏｅｔｚ Ｒꎬ Ｍａｃｄｏｕｇａｌｌ Ｂꎬ Ｇｒａｈａｍ Ｍ Ｊ. Ｅｌｅｃｔｒｏｃｈｉｍｉｃａ Ａｃｔａ[Ｊ]ꎬ １９８６ꎬ

３１(１０): １２９９－１３０３.

[６８] Ｈｕｂｓｃｈｍｉｄ Ｃꎬ Ｌａｎｄｏｌｔ Ｄꎬ Ｍａｔｈｉｅｕ Ｈ Ｊ. Ｆｒｅｓｅｎｉｕｓ Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｎａｌｙｔｉｃａｌ

Ｃｈｅｍｉｓｔｒｙ[Ｊ]ꎬ １９９５ꎬ ３５３(３－４): ２３４－２３９.

[６９] Ｌａｎｄｏｌｔ Ｄꎬ Ｍｉｓｃｈｌｅｒ Ｓꎬ Ｖｏｇｅｌ Ａꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃｏｒｒｏｓｉｏｎ Ｓｃｉｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ １９９０ꎬ

３１: ４３１－４４０.

[７０] Ｍｉｓｃｈｌｅｒ Ｓꎬ Ｖｏｇｅｌ Ａꎬ Ｍａｔｈｉｅｕ Ｈ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃｏｒｒｏｓｉｏｎ Ｓｃｉｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ １９９１ꎬ

３２(９): ９２５－９４４.

[７１] Ｍｉｔｃｈｅｌｌ Ｄ Ｆ. Ａｐｐｌｉｅｄ Ｓｕｒｆａｃｅ Ｓｃｉｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ １９８１ꎬ ９(１－４): １３１－１４０.

[７２] Ｍｉｔｒｏｖｉｃｓｃｅｐａｎｏｖｉｃ Ｖꎬ Ｍａｃｄｏｕｇａｌｌ Ｂꎬ Ｇｒａｈａｍ Ｍ Ｊ. Ｃｏｒｒｏｓｉｏｎ Ｓｃｉｅｎｃｅ

[Ｊ]ꎬ １９８７ꎬ ２７(３): ２３９－２４７.

[７３] Ｎａｔｉｓｈａｎ Ｐ Ｍꎬ Ｏ􀆳Ｇｒａｄｙ Ｗ Ｅꎬ Ｍａｒｔｉｎ Ｆ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｌｅｃｔｒｏ￣

ｃｈｅｍｉｃａｌ Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ １５８(２): Ｃ７－Ｃ１０.

[７４] Ｏｌｅｆｊｏｒｄ Ｉꎬ Ｗｅｇｒｅｌｉｕｓ Ｌ. Ｃｏｒｒｏｓｉｏｎ Ｓｃｉｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ １９９０ꎬ ３１: ８９－９８.

[７５] Ｏｌｅｆｊｏｒｄ Ｉꎬ Ｂｒｏｘ Ｂꎬ Ｊｅｌｖｅｓｔａｍ Ｕ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｌｅｃｔｒｏｃｈｅｍｉｃａｌ Ｓｏｃｉｅｔｙ

[Ｊ]ꎬ １９８５ꎬ １３２(１２): ２８５４－２８６１.

[７６] Ｍａｓｓｏｕｄ Ｔꎬ Ｍａｕｒｉｃｅ Ｖꎬ Ｋｌｅｉｎ Ｌ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｌｅｃｔｒｏｃｈｅｍｉ￣

ｃａｌ Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ １６０(６): Ｃ２３２－Ｃ２３８.

[７７] Ｍａｕｒｉｃｅ Ｖꎬ Ｙａｎｇ Ｗ Ｐꎬ Ｍａｒｃｕｓ Ｐ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｌｅｃｔｒｏｃｈｅｍｉｃａｌ

Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ １９９４ꎬ １４１(１１): ３０１６－３０２７.

[７８] Ｍａｕｒｉｃｅ Ｖꎬ Ｙａｎｇ Ｗ Ｐꎬ Ｍａｒｃｕｓ Ｐ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｌｅｃｔｒｏｃｈｅｍｉｃａｌ

Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ １９９６ꎬ １４３(４): １１８２－１２００.

[７９] Ｒｙａｎ Ｍ Ｐꎬ Ｎｅｗｍａｎ Ｒ Ｃꎬ Ｔｈｏｍｐｓｏｎ Ｇ Ｅ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｌｅｃｔｒｏｃｈｅｍｉ￣

ｃａｌ Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ １９９４ꎬ １４１(１２): Ｌ１６４－Ｌ１６５.

[８０] Ｒｙａｎ Ｍ Ｐꎬ Ｎｅｗｍａｎ Ｒ Ｃꎬ Ｔｈｏｍｐｓｏｎ Ｇ Ｅ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｌｅｃｔｒｏｃｈｅｍｉ￣

ｃａｌ Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ １９９５ꎬ １４２(１０): Ｌ１７７－Ｌ１７９.

[８１] Ｒｙａｎ Ｍ Ｐꎬ Ｎｅｗｍａｎ Ｒ Ｃꎬ Ｔｈｏｍｐｓｏｎ Ｇ Ｅ. Ｐｈｉｌｏｓｏｐｈｉｃａｌ Ｍａｇａｚｉｎｅ Ｂ

[Ｊ]ꎬ １９９４ꎬ ７０(２): ２４１－２５１.

[８２] Ｚｈａｎｇ Ｂꎬ Ｗａｎｇ Ｊꎬ Ｗｕ Ｂꎬ ｅｔ ａｌ. Ｎａｔｕｒｅ Ｃｏｍｍｕｎｉｃａｔｉｏｎｓ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ ９

(１): ２５５９.

(编辑　 张雨明)
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