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摘　 要: 第二相颗粒是钢材强韧化的重要方法ꎬ 可以同时兼顾钢材的强度、 韧性以及其他服役性能ꎮ 随着近年来对钢材强度

要求的提高ꎬ 研究人员开发出了一大批新型钢铁材料ꎬ 第二相颗粒强韧化在这些新型钢材中亦发挥了重要作用ꎮ 但与此同

时ꎬ 在这些新型钢铁材料中ꎬ 第二相颗粒强韧化也面临着诸多挑战与机遇: 纳米尺度颗粒的表征与调控、 第二相颗粒与多相

微观组织的相互作用以及钢材服役性能的优化等等ꎮ 通过汽车轻量化用钢、 超高强度马氏体时效钢、 核反应堆用钢、 高模量

钢等不同钢材ꎬ 总结了第二相颗粒对新型钢铁材料的强度、 韧性、 焊接性、 成形性、 抗氢致延迟断裂、 蠕变、 抗辐射损伤等

性能的影响ꎬ 并结合这些新型钢铁材料独特的微观组织、 制备工艺、 服役环境等特点ꎬ 分析了其第二相颗粒强韧化的机理以

及尚待解决的问题ꎬ 旨在为钢中第二相颗粒强韧化领域的进一步研究与发展提供参考ꎮ
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1　 前　 言

在钢铁的研发过程中ꎬ 一直都存在高强与高韧难以

兼容的问题[１] ꎮ 第二相颗粒强韧化则是克服该难题的有

效方案之一ꎮ 在产生析出强化的同时ꎬ 第二相颗粒还能

发挥晶粒细化等效果ꎬ 保证钢材的韧性ꎮ 此外ꎬ 第二相

颗粒强韧化还具有工艺流程相对简单等优点ꎬ 因而一直
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以来都是钢材强韧化的重要方法[２ꎬ ３] ꎮ
但是ꎬ 钢中第二相颗粒强韧化的研究目前仍面临诸

多问题与挑战ꎮ 首先ꎬ 为充分发挥第二相颗粒的增强效

果ꎬ 需要在纳米尺度上对第二相颗粒的尺寸、 密度、 分

布等参数进行表征、 分析与调控ꎮ 近年来ꎬ 透射电子显

微镜(ＴＥＭ)、 原子探针(ＡＰＴ)、 小角中子散射(ＳＡＮＳ)等
技术不断发展ꎬ 研究人员在纳米析出强化领域取得了很

多重要成果ꎬ 但该领域的很多科学、 工程问题仍有待解

决[４] ꎮ 第二ꎬ 随着新型高强度钢的不断涌现ꎬ 钢材的微

观组织越来越复杂ꎬ 第二相颗粒对力学性能的影响随之

更加复杂ꎮ 例如许多新型汽车钢中同时包含了铁素体、
马氏体、 亚稳奥氏体等多种组成相ꎬ 不同相之间的碳化

物析出过程存在差异ꎬ 碳化物析出对多相组织强度、 变

形机制的影响也非常复杂[５] ꎮ 第三ꎬ 在提升钢材强度的

同时ꎬ 研究人员还需要解决钢材在服役过程中的其他问

题ꎬ 比如高强钢中的氢致延迟断裂[６] 、 核电用钢中的辐

射损伤[７] 等问题ꎬ 这些服役性能问题比强度问题难度

更大ꎮ
本文旨在对新型钢材中第二相颗粒强韧化的研究进

展进行综述ꎮ 第二小节主要解释了第二相颗粒的增强机

理ꎬ 第三小节主要围绕汽车轻量化用钢、 超高强度马氏

体时效钢、 核反应堆用钢与高模量钢ꎬ 总结了新型钢材

中第二相颗粒对强度、 韧性、 焊接性、 成形性、 抗氢致

延迟断裂、 蠕变、 抗辐射损伤等性能的影响ꎮ 第三小节

也涉及新型钢材中引入第二相颗粒的不同方式ꎬ 以及在

纳米尺度上对颗粒尺寸、 密度与分布的调控方式ꎮ 最后ꎬ
本文对钢中第二相颗粒强韧化研究进行了展望ꎮ

2　 钢中第二相颗粒的增强机理

钢中的第二相颗粒可以阻碍位错运动、 孪生等变形

过程ꎬ 实现强化ꎮ 以对位错运动的阻碍作用为例ꎬ 第二

相颗粒增强机制主要分为切过机制与 Ｏｒｏｗａｎ 机制[３] ꎮ
当第二相颗粒为可变形微粒时ꎬ 增强机制为切过机

制ꎬ 即位错可以切过颗粒ꎬ 使其与基体一起变形ꎮ 在切

过机制中ꎬ 位错与第二相颗粒间的相互作用非常复杂ꎬ
包括化学强化、 堆垛层错强化、 模量强化、 共格强化、
有序强化等ꎬ 位错的临界分切应力可以表示为 τｃ ＝ ＡΔ３ / ２

􀅰( ｒｆ / ２Ｔ) １ / ２ꎬ Δ 包含了上述 ５ 种相互作用ꎬ ｒ 为第二相

颗粒半径ꎬ ｆ 为第二相颗粒体积分数ꎬ Ｔ 为位错线张力ꎬ
Ａ 为常数[３] ꎮ 由上式可见ꎬ 第二相颗粒半径越大或体积

分数越大ꎬ 切过机制的增强作用也越明显ꎮ
当第二相颗粒不可变形时ꎬ 增强机制为 Ｏｒｏｗａｎ 机制

(也称绕过机制ꎬ 如图 １)ꎮ 在位错的运动过程中ꎬ 位错

受颗粒阻挡而发生弯曲ꎬ 产生反向应力 τ ＝Ｔ / ｂＲꎬ ｂ 为伯

氏矢量大小ꎬ Ｒ 为位错线的曲率半径[３] ꎮ 当 Ｒ＝λ / ２ 时(λ
为颗粒间距)ꎬ 反向应力最大ꎬ 此时的临界分切应力为

τｃ ＝Ｔ / ２ｂλꎮ 在实际材料中ꎬ 常常通过减小颗粒尺寸或提

高颗粒体积分数的方法来减小颗粒间距 λꎬ 从而获得更

好的强化效果[４] ꎮ 在位错绕过第二相颗粒后ꎬ 会形成位

错环包围第二相颗粒ꎬ 进一步阻碍其他位错在该滑移面

上的运动ꎬ 如图 １ｂꎮ

图 １　 第二相颗粒增强的 Ｏｒｏｗａｎ 机制: (ａ)位错绕过颗粒之前ꎬ

发生弯曲ꎻ (ｂ)位错绕过颗粒后ꎬ 形成位错环[３]

Ｆｉｇ􀆰 １　 Ｔｈｅ Ｏｒｏｗａｎ ｍｅｃｈａｎｉｓｍ ｏｆ ｓｅｃｏｎｄ ｐｈａｓｅ ｓｔｒｅｎｇｔｈｅｎｉｎｇ: ( ａ)

ｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎ ｂｏｗｓ ｂｅｔｗｅｅｎ ｐａｒｔｉｃｌｅｓ ｂｅｆｏｒｅ ｂｙｐａｓｓｉｎｇꎻ (ｂ) ｔｈｅ

ｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎ ｌｏｏｐｓ ｆｏｒｍ ａｆｔｅｒ ｔｈｅ ｂｙｐａｓｓｉｎｇ ｐｒｏｃｅｓｓ[３]

　 　 第二相颗粒通常还存在细化晶粒的作用[８] ꎮ 根据霍

尔￣佩奇公式[８] ꎬ 晶粒半径越小ꎬ 材料的强度越高ꎮ 另

外ꎬ 细晶强化一般不会造成材料韧性的下降ꎮ 许多含第

二相颗粒的钢材都利用了这种强化机制ꎮ

3　 第二相颗粒强韧化在新型钢材中的应用

3􀆰 1　 汽车轻量化用钢

３􀆰 １􀆰 １　 低合金高强度钢

低合金高强度钢(ＨＳＬＡ 钢) [２] 是指利用 Ｎｂꎬ Ｔｉꎬ Ｖ
等微合金化元素产生的析出强化与晶粒细化作用ꎬ 获得

的具有较高强度的低碳钢ꎮ ＨＳＬＡ 钢在汽车减重、 节能

等方面发挥了重要作用ꎬ 至今仍广泛应用于车辆的底盘、
车身加强件等场合ꎮ

ＨＳＬＡ 钢的强化主要来自微合金化元素所形成的碳

氮化物沉淀ꎬ 强化机制包括了以 Ｏｒｏｗａｎ 机制为主的析出

强化作用[９]与热机械轧制过程中的晶粒细化作用ꎮ 具体

而言ꎬ 在热机械轧制过程中ꎬ 碳氮化合物能够抑制奥氏

体晶粒长大、 再结晶等过程ꎬ 在形变奥氏体中积累更多

的变形带、 位错等铁素体形核位置ꎬ 使铁素体晶粒得到

细化[２] ꎮ 终轧过后ꎬ ＨＳＬＡ 钢中固溶态的微合金元素会

在冷却、 卷取等过程中继续析出ꎬ 其析出方式包括在奥

氏体冷却过程中析出、 在奥氏体￣铁素体界面处相间析

４２２
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出、 在铁素体中均匀析出等等ꎮ 相间析出(图 ２[１０] )形成

的析出物尺寸与析出物间距通常都很小ꎬ 析出强化效果

优异ꎬ 是近几年的研究热点之一[９] ꎮ 研究发现ꎬ 要想获

得最佳的相间析出强化效果ꎬ 应提升碳化物形成驱动力ꎬ
并降低奥氏体￣铁素体界面移动速度[１０] ꎮ

图 ２　 相间析出的细小弥散碳化物: ( ａ) ＴＥＭ 照片ꎬ (ｂ)高分辨

ＴＥＭ 照片[１０]

Ｆｉｇ􀆰 ２　 Ｓｍａｌｌ ａｎｄ ｄｉｓｐｅｒｓｅｄ ｃａｒｂｉｄｅｓ ｆｏｒｍｅｄ ｂｙ ｉｎｔｅｒｐｈａｓｅ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｉ￣

ｏｎ: (ａ) ＴＥＭ ｉｍａｇｅ ａｎｄ (ｂ) ｈｉｇｈ ｒｅｓｏｌｕｔｉｏｎ ＴＥＭ ｉｍａｇｅ[１０]

　 　 尽管 Ｎｂꎬ Ｔｉꎬ Ｖ 都能起到细晶强化与析出强化作用ꎬ
但由于在奥氏体中溶解度的不同ꎬ 这些元素及其析出物

在 ＨＳＬＡ 钢中的主要作用也不同ꎮ 例如ꎬ Ｔｉ 的氮化物主

要用于避免奥氏体重新加热过程中的晶粒粗化ꎬ Ｎｂ 的碳

氮化物主要用于控制未再结晶区温度范围与 Ａ３ 转变温

度ꎬ Ｖ 的碳氮化物主要用于产生析出强化效果[２] ꎮ 在实

际生产中ꎬ 结合不同微合金化元素的优势(例如 Ｎｂ 的细

晶强化与 Ｖ 的析出强化)ꎬ 可以获得更好的强化效果ꎮ
但也有研究指出ꎬ Ｔｉ 的加入会消耗大量 Ｎｂꎬ Ｖꎬ Ｎ 等元

素ꎬ 形成强化作用较弱的大颗粒ꎬ 对 Ｎｂꎬ Ｖ 的析出强化

效果造成不利影响[１１ꎬ １２] ꎮ
ＨＳＬＡ 钢中的第二相颗粒与焊接性能、 低温韧性等

也有着重要关系ꎮ 首先ꎬ 由于第二相颗粒提升了 ＨＳＬＡ
钢的强度ꎬ ＨＳＬＡ 钢可适当采用较低的碳含量与总合金

元素含量ꎬ 防止脆性相的形成ꎬ 从而保证焊接性能与低

温韧性[２] ꎮ 同时ꎬ 氮化钛等析出物可以成为针状铁素体

在晶内的形核点ꎬ 这些细小的针状铁素体能够减小有效

晶粒尺寸ꎬ 提升 ＨＳＬＡ 钢的焊接性能与低温韧性[１３ꎬ １４] ꎮ
３􀆰 １􀆰 ２　 先进高强度钢

随着汽车轻量化要求的不断提升ꎬ 研究人员开始探

索强度更高的先进高强度钢(ＡＨＳＳ 钢)ꎮ 其中ꎬ 第一代

ＡＨＳＳ 钢(例如双相钢)已经广泛应用到了汽车制造行业ꎬ
第二、 三代 ＡＨＳＳ 钢的研发则仍是近几年的热点ꎮ

双相钢(ＤＰ 钢)属于第一代 ＡＨＳＳ 钢ꎬ 其微观组织主

要由铁素体与马氏体两相组成ꎬ 其中ꎬ 马氏体保证了钢

材较高的拉伸强度ꎬ 铁素体则保证了钢材较好的韧性ꎮ
目前ꎬ 商业化生产的 ＤＰ 钢强度最高达 １１８０ ＭＰａꎬ 延伸

率仍保持在 ５％以上ꎬ 可用于车辆的保险杆等部件ꎮ
ＤＰ 钢中的第二相颗粒强韧化主要也依靠 Ｎｂꎬ Ｖ 等

微合金元素ꎮ 据报道ꎬ 国内外大多数双相钢的 Ｎｂ 含量在

０􀆰 ０３％左右ꎬ Ｖ 含量通常不超过 ０􀆰 １％ [１５] ꎮ 通过优化热处

理工艺ꎬ 一方面ꎬ 可以使大多数弥散的碳氮化物颗粒在

铁素体中析出ꎬ 提升微观组织中铁素体的屈服强度ꎬ 从

而提升材料的屈服强度ꎻ 另一方面ꎬ 少量相对较大的碳

氮化物颗粒在马氏体中析出ꎬ 可以降低马氏体碳含量ꎬ
提高马氏体韧性ꎬ 同时也可以减小铁素体与马氏体间的

强度差别ꎬ 降低界面处的应变不协调性ꎬ 从而减小铁素

体￣马氏体界面处形成微裂纹的风险ꎬ 提升 ＤＰ 钢的韧

性[１６] ꎮ 此外ꎬ ＤＰ 钢中常常存在扩孔性能与高延伸率不

匹配的问题ꎬ 主要就是马氏体与铁素体间的应变不协调

性导致的ꎬ 上述第二相颗粒强韧化机制可以有效降低应

变不协调性ꎬ 从而提升 ＤＰ 钢的扩孔性能[１７] ꎮ
第二代 ＡＨＳＳ 钢中的孪晶诱发塑性钢(ＴＷＩＰ 钢)同时

具备高抗拉强度 (可达 １０００ ＭＰａ) 与高延伸率 (可达

５０％)ꎬ 有望实现高强度复杂汽车零部件的室温成形[１８] ꎮ
通过添加一定量的 Ｃ 与 Ｍｎ 元素(Ｍｎ 含量(质量分数ꎬ 下

同)通常为 １５％~２５％)ꎬ ＴＷＩＰ 钢具有室温稳定的奥氏体

组织ꎬ 在变形过程中ꎬ 奥氏体内部形成大量孪晶ꎬ 阻碍

位错滑移ꎬ 产生动态霍尔￣佩奇效应ꎬ 从而使 ＴＷＩＰ 钢拥

有非常高的加工硬化率[１８] ꎮ 尽管如此ꎬ ＴＷＩＰ 钢存在低

屈服强度、 高氢致延迟断裂风险等缺点ꎬ 限制了其实际

应用ꎮ
第二相析出颗粒强化可以有效提升 ＴＷＩＰ 钢的屈服

强度ꎮ 需要注意的是ꎬ ＴＷＩＰ 钢中的 Ｍｎ 含量很高ꎬ 这可

能会使碳氮化物的性质发生改变ꎬ 比如增大钒碳化物在

奥氏体中的溶解度[８ꎬ１８] ꎬ ＴＷＩＰ 钢中的最佳碳化物形成元

素与热处理工艺也因此变得难以确定ꎮ Ｓｃｏｔｔ 等[１９] 发现ꎬ
在 ＴＷＩＰ 钢中ꎬ Ｎｂꎬ Ｔｉꎬ Ｖ 等元素主要以 Ｏｒｏｗａｎ 机制产

生强化ꎬ 而这些元素对屈服强度的贡献则各不相同

(图 ３)ꎮ 由图可知ꎬ 在合金元素含量小于 ０􀆰 １％时ꎬ Ｔｉ 的
强化效果最佳ꎬ 但如果继续增加 Ｔｉ 含量ꎬ 钢材中就会形

成大的碳化钒夹杂物ꎬ 强化效果也因此达到饱和ꎬ 约

１５０ ＭＰａꎻ 在 ３ 种元素中ꎬ Ｖ 元素可以将屈服强度提升约

２５０ ＭＰａꎬ 提升幅度最大ꎮ 此外ꎬ 由于 ＴＷＩＰ 钢在变形过

程中会形成大量孪晶与堆垛层错ꎬ 这些缺陷与碳化物之

间的相互作用也值得深入研究ꎮ Ｙｅｎ 等[２０] 研究了含 Ｖ４Ｃ３

析出物的 ＴＷＩＰ 钢ꎬ 发现不全位错与变形孪晶都能以类

似于 Ｏｒｏｗａｎ 机制的方式绕过碳化物ꎬ 同时ꎬ 碳化物对孪

晶移动的阻力会随孪晶厚度的减小而增大ꎮ
由于 ＴＷＩＰ 钢的强度与延伸率都很高ꎬ 其冷成形零

５２２
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件的残余应力非常大ꎬ 因而 ＴＷＩＰ 钢零部件的氢致延迟

断裂风险也往往很大[２１] ꎮ 添加 Ａｌ 元素可以缓解 ＴＷＩＰ 钢

的延迟断裂风险ꎬ 但往往会降低 ＴＷＩＰ 钢的屈服强度[２１] ꎮ
研究表明ꎬ 钒碳化物等第二相颗粒可以作为 ＴＷＩＰ 钢中

的有效氢陷阱ꎬ 有望在提升 ＴＷＩＰ 钢屈服强度的同时ꎬ
降低延迟断裂风险[２２] ꎮ 不过ꎬ 也有研究发现ꎬ 在含 Ｔｉ 的
ＴＷＩＰ 钢中ꎬ 一旦存在尺寸较大的氮化钛颗粒ꎬ 材料的抗

氢致延迟断裂能力反而会出现下降[６] ꎮ

图 ３　 ＴＷＩＰ 钢中不同合金元素对屈服强度的增强效果[１９]

Ｆｉｇ􀆰 ３　 Ｙｉｅｌｄ ｓｔｒｅｎｇｔｈ ｉｍｐｒｏｖｅｍｅｎｔｓ ｂｙ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ａｌｌｏｙｉｎｇ ｅｌｅｍｅｎｔｓ

ｉｎ ＴＷＩＰ ｓｔｅｅｌｓ[１９]

　 　 淬火￣配分钢(Ｑ＆Ｐ 钢)属于第三代 ＡＨＳＳ 钢ꎬ 综合了

低合金成分、 高强度、 高延展性的特点ꎬ 受到广泛关

注[２３] ꎮ 在热处理过程中ꎬ Ｑ＆Ｐ 钢需要先淬火(Ｑ)至马氏

体开始转变温度(Ｍｓ)与转变终了温度(Ｍｆ)之间ꎬ 随后在

该温度或高于该温度的条件下保温ꎬ 进行配分(Ｐ)处理ꎬ
在配分过程中ꎬ 碳原子从过饱和马氏体中向未转变的奥

氏体中扩散ꎬ 提高了奥氏体稳定性ꎬ 因而在冷却至室温

后ꎬ Ｑ＆Ｐ 钢中通常可以保留 １０％ ~ ２０％的亚稳残余奥氏

体ꎬ 在变形过程中ꎬ 这些残余奥氏体逐渐转变为马氏体ꎬ
产生相变诱发塑性(ＴＲＩＰ 效应)ꎬ 从而实现高强度与高延

伸率的结合[２３ꎬ ２４] ꎮ
在上述 Ｑ＆Ｐ 热处理工艺的基础上ꎬ 上海交通大学的

徐祖耀院士提出了 Ｑ￣Ｐ￣Ｔ 工艺[２５] ꎬ 即在配分处理的同时

或之后进行回火(Ｔ)处理ꎬ 从 Ｑ＆Ｐ 钢基体中析出第二相

强 韧 化 颗 粒ꎮ 在 Ｆｅ￣０􀆰 ４８５Ｃ￣１􀆰 １９５Ｍｎ￣１􀆰 １８５Ｓｉ￣０􀆰 ９８Ｎｉ￣
０􀆰 ２１Ｎｂ 等化学成分的基础上ꎬ 徐祖耀院士团队利用 Ｑ￣Ｐ￣
Ｔ 工艺ꎬ 成功开发出了抗拉强度 ２０００ ＭＰａ 以上、 延伸率

１０％以上的新型先进高强度钢[２５] ꎮ
不过ꎬ Ｑ＆Ｐ 钢的配分处理本身已经涉及多个过程ꎬ

例如碳原子扩散、 铁碳化物析出、 贝氏体转变、 相界面

移动、 位错的回复等等[２４] ꎬ 这些过程都会对奥氏体稳定

性以及钢材的最终力学性能产生影响ꎬ 加入回火工艺与

第二相颗粒后ꎬ 这些微观组织演化过程将会更加复杂ꎮ

例如ꎬ 在残余奥氏体中ꎬ 过渡金属碳化物的析出会消耗

奥氏体中的碳含量ꎬ 降低残余奥氏体的稳定性ꎮ 另一方

面ꎬ Ｑ＆Ｐ 钢的最终组织通常由铁素体、 马氏体、 亚稳残

余奥氏体等复相组织构成ꎬ 其变形与断裂机理仍是目前

研究的热点之一ꎬ 第二相颗粒对其变形与断裂机理的影

响也值得深入探讨ꎮ
3􀆰 2　 马氏体时效钢

马氏体时效钢主要依靠纳米金属间化合物析出强化ꎮ
类似的超高强钢还包含合金碳化物强化的二次强化

钢[２６] 、 过渡碳化物强化的低合金钢[２６] 、 纳米析出强化的

铁素体钢[４] ꎮ 本小节主要介绍其中的马氏体时效钢ꎮ
马氏体时效钢具有合金含量高、 碳含量极低的成分

特点ꎬ 其主要强化来源就是无碳 /超低碳马氏体高位错密

度以及基体中纳米金属间化合物析出相ꎮ 其韧性主要源

于其无碳 /超低碳马氏体基体ꎮ 值得指出的是ꎬ 在高碳马

氏体中ꎬ 碳原子引起马氏体晶格严重畸变ꎬ 导致位错滑

移体系大量减少ꎮ 位错很难在高碳马氏体裂纹尖端产生

和滑动ꎬ 引起脆性断裂ꎮ 不同于高碳马氏体ꎬ 无碳 /超低

碳马氏体的位错的滑移系同一般铁素体并无太大区别ꎬ
只是其位错密度比一般铁素体要高ꎬ 位错增殖能力不强ꎬ
导致拉伸时加工硬化率和均匀延伸率都比铁素体低ꎮ 但

是ꎬ 位错可以在无碳 /低碳马氏体的裂纹尖端产生及运

动ꎬ 引起裂纹钝化及提高韧性ꎮ 所以ꎬ 在具备高强度的

同时ꎬ 马氏体时效钢也兼顾了高韧性ꎬ 在飞机起落架等

关键场合发挥着重要的作用[２７] ꎮ
马氏体时效钢的热处理工艺主要包含了固溶处理和

时效处理两部分[２６] ꎮ 在高温固溶处理过程中ꎬ 各析出相

全部溶解在奥氏体中ꎮ 在快速淬火过程中ꎬ 母相奥氏体

切变形成含高位错密度的板条马氏体ꎬ 在时效处理中ꎬ
这些高密度位错可以作为形核点ꎬ 促进高密度纳米析出

物的形成ꎮ 在典型的 １８Ｎｉ 马氏体时效钢中ꎬ 通过调整

Ｃｏꎬ Ｍｏꎬ Ｔｉ 的合金含量ꎬ 可以改变其主要纳米析出物

Ｎｉ３Ｔｉ 与 Ｎｉ３Ｍｏ 颗粒的尺寸与密度ꎬ 得到屈服强度范围在

１４００~２４００ ＭＰａ 的马氏体时效钢[２６] ꎮ 其中ꎬ Ｃｏ 的主要作

用是降低 Ｍｏ 在基体中的溶解度ꎬ 促进 Ｎｉ３Ｍｏ 纳米颗粒

的析出ꎬ 充分提升马氏体时效钢的强度[２７] ꎮ
不过ꎬ 马氏体时效钢也存在一些缺点ꎮ 一方面ꎬ

Ｎｉ３Ｔｉ与 Ｎｉ３Ｍｏ 等纳米析出物与马氏体基体间形成半共格

或非共格界面ꎬ 所以更倾向于在位错、 晶界等缺陷处非

均匀形核ꎬ 其尺寸、 密度、 分布的优化受到限制ꎻ 另一

方面ꎬ 为保证非均匀形核时的纳米析出物密度ꎬ 马氏体

时效钢中必须添加较高含量的 Ｃｏ 元素ꎬ 这样一来ꎬ 马氏

体时效钢的成本非常昂贵[４ꎬ ２７] ꎮ

６２２
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近几年ꎬ 新型无 Ｃｏ 马氏体时效钢的研究取得了较好

的进展ꎮ 北京科技大学吕昭平教授团队[２８] 通过析出物点

阵错配最小化的设计思路ꎬ 开发出了价格低廉、 抗拉强

度 ２􀆰 ２ ＧＰａ、 延伸率 ８􀆰 ２％的无 Ｃｏ 马氏体时效钢(图 ４)ꎮ
这种新型钢材主要以 Ｎｉ(Ａｌꎬ Ｆｅ)共格纳米析出物进行强

化ꎬ 通过合金成分调节ꎬ 该析出物与马氏体基体间的点

阵错配度仅为 ０􀆰 ０３％± ０􀆰 ０４％ꎬ 可以在马氏体中均匀形

核ꎬ 实现极高密度(１０２４ｍ－３)、 极细小(２􀆰 ７ ｎｍ)且均匀分

布的纳米析出强化ꎬ 强化效果优异ꎮ 与此同时ꎬ 由于该

合金不再依赖 Ｎｉ３Ｔｉ 与 Ｎｉ３Ｍｏ 强化ꎬ 采用廉价的 Ａｌ 取代

了昂贵的 Ｃｏ 与 Ｔｉ 元素ꎬ 其生产成本大大降低ꎮ
此外ꎬ 共析出纳米强化[４] 也有望用于改进马氏体时

效钢非均匀形核、 成本昂贵的缺点ꎮ 共析出纳米强化同

时采用多种共格析出物ꎬ 例如 ｂｃｃ￣Ｃｕ、 Ｂ２￣ＮｉＡｌ、 Ｌ２１ ￣
Ｎｉ２ＡｌＴｉ等ꎬ 以获得高密度、 小尺寸、 均匀分布的纳米析

出物ꎬ 不同析出物之间也会产生相互作用ꎬ 使材料具备

更优异的力学性能[４] ꎮ 以 Ｃｕ / ＮｉＡｌ 共析出纳米强化钢为

例ꎬ 其抗拉强度可达 １􀆰 ９ ＧＰａꎬ 延伸率达 １０％ꎬ 断面收缩

率达 ４０％ꎮ 随着合金成分的变化ꎬ Ｃｕ / ＮｉＡｌ 的共析出机

制也会随之发生变化[２９] : 当 Ｃｕ 含量较高时ꎬ 基体中先

形成富 Ｃｕ 纳米析出物ꎬ 在其生长过程中ꎬ Ｎｉ 与 Ａｌ 元素

会偏聚到析出物与基体的界面上ꎬ 进而抑制富 Ｃｕ 纳米析

出物的生长ꎬ 同时ꎬ ＮｉＡｌ 纳米析出物会在界面处不均匀

形核ꎻ 当 Ｃｕ 含量较低时ꎬ 先形成 ＮｉＡｌ 基纳米析出物ꎬ
在析出物生长过程中ꎬ 其内部的 Ｃｕ 也会偏聚至析出物与

基体的界面ꎬ 在界面处形成 Ｃｕ 纳米析出物ꎮ 通过合金成

分的调节ꎬ Ｃｕ / ＮｉＡｌ 共析出强化钢中可以获得尺寸小于

５ ｎｍ的析出物ꎮ

图 ４　 新型无 Ｃｏ 马氏体时效钢: (ａ)应力￣应变曲线ꎬ (ｂ)共格纳

米析出物的高分辨 ＴＥＭ 照片[２８]

Ｆｉｇ􀆰 ４　 Ｓｔｒｅｓｓ￣ｓｔｒａｉｎ ｃｕｒｖｅ ( ａ) ａｎｄ ｈｉｇｈ ｒｅｓｏｌｕｔｉｏｎ ＴＥＭ ｉｍａｇｅ ｏｆ ｔｈｅ

ｃｏｈｅｒｅｎｔ ｎａｎｏｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅ ( ｂ) ｏｆ ｔｈｅ ｎｅｗ ｃｏｂａｌｔ￣ｆｒｅｅ ｍａｒａｇｉｎｇ

ｓｔｅｅｌ[２８]

3􀆰 3　 核反应堆用钢

为应对全球气候变化问题ꎬ 核电站的发展日益受到

关注ꎬ 核电安全也始终是大众的关注焦点ꎮ 核反应堆服

役时ꎬ 结构材料需要经受高温、 高应力、 高辐射、 化学

腐蚀环境等非常恶劣的条件ꎬ 可靠的结构材料在核电安

全中起到了至关重要的作用[７ꎬ ３０] ꎮ 目前来看ꎬ 钢材在核

电用结构材料中占有重要地位[３０] ꎮ 同时ꎬ 研究发现ꎬ 钢

材中的第二相析出颗粒不但有望提升材料的抗蠕变性能ꎬ
而且能够增强材料的抗辐射损伤性能ꎮ 本章将主要介绍

在氧化物弥散强化铁素体钢(ＯＤＳ 钢)基础上进一步开发

出的纳米结构铁素体合金(ＮＦＡ 合金)ꎮ
ＯＤＳ 钢的主要特点就在于利用 Ｙ２Ｏ３颗粒ꎬ 同时提升

钢材的抗蠕变与抗辐射损伤性能ꎮ 不过ꎬ 受到溶解度限

制ꎬ 传统的熔炼技术无法在钢材中引入 Ｙ 元素ꎬ 即便引

入 Ｙ 之后ꎬ 钢材中的 Ｙ 原子也很难形成氧化物ꎬ 无法发

挥预期作用[３１] ꎮ ２０ 世纪 ８０ 年代ꎬ Ｆｉｓｈｅｒ 等发现ꎬ 通过

Ｙ２Ｏ３粉末与富铁合金粉末的机械合金化(ＭＡ)与热固结

处理ꎬ 可以获得具有纳米尺度析出物的 ＯＤＳ 钢ꎬ 这种

ＯＤＳ 钢同时具备了高准静态强度、 高蠕变强度与高抗辐

射损伤性能[７] ꎮ 目前ꎬ 机械合金化是 ＯＤＳ 钢(与 ＮＦＡ 合

金)的主要制备手段ꎮ 最近的研究发现ꎬ 在机械合金化

时ꎬ 高能球磨可以使 Ｙ２Ｏ３溶于富铁合金粉末ꎬ 在随后的

热固结处理中再析出细小的氧化物纳米团簇ꎬ 相比于传

统 ＯＤＳ 钢中尺寸较大的氧化物颗粒ꎬ 此类氧化物纳米团

簇对蠕变强度、 抗辐射损伤性能的增强效果更加明

显[３１] ꎮ 通过调整合金成分与工艺参数ꎬ 可以获得非常高

密度的氧化物纳米团簇ꎬ 为区别于传统 ＯＤＳ 钢ꎬ 此类钢

材称作 ＮＦＡ 合金ꎮ 目前ꎬ 除 Ｙ２ Ｏ３ 外ꎬ ＮＦＡ 合金中还会

添加一定量的 Ｔｉꎬ 以降低氧化物纳米团簇尺寸ꎮ
氧化物纳米团簇对 ＮＦＡ 合金抗蠕变性能的增强机制

主要有以下几个方面ꎮ 首先ꎬ ＮＦＡ 合金中的氧化物纳米

团簇具有非常高的热稳定性ꎬ 例如ꎬ 在 １２００ ℃保存 ２４ ｈ
后ꎬ １４ＹＷＴ 合金中氧化物纳米团簇的密度仍未发生明显

改变[３２] ꎮ 第二ꎬ 在高温下ꎬ 这些细小的、 高密度的、 稳

定的氧化物纳米团簇能够阻碍位错的滑移、 攀移ꎬ 减缓

位错的回复过程ꎬ 抑制位错蠕变机制[７] ꎮ 第三ꎬ 晶界处

大量弥散的氧化物纳米团簇还可以提升 ＮＦＡ 合金的扩散

蠕变强度[３２] ꎮ
中子或带电粒子的辐射会引起辐射硬化 /软化、 辐射

脆性、 辐射肿胀、 与蠕变寿命下降等现象ꎬ 导致钢材性

能恶化ꎮ 图 ５ 对比了 ＮＦＡ 合金与回火马氏体钢中的辐射

损伤机制[７] ꎮ 回火马氏体钢的抗辐射损伤性能较差ꎬ 首

先ꎬ 辐射会在微观组织中形成大量自间隙原子位错环与

细小析出物ꎬ 导致辐射硬化与辐射脆性ꎻ 辐射还会在微

观组织中形成孔洞ꎬ 导致辐射肿胀ꎻ 此外ꎬ 辐射所产生

的 Ｈｅ 会在晶界处积累ꎬ 促进蠕变孔洞的形成ꎬ 降低材料

７２２
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的蠕变寿命ꎮ 相比之下ꎬ ＮＦＡ 合金中存在大量细小且稳

定的氧化物纳米团簇ꎬ 可以作为辐射缺陷的湮灭位置ꎬ
有效抑制辐射肿胀等现象ꎻ 同时ꎬ 氧化物纳米团簇保证

了钢材在高温高辐射的环境下仍具有高位错密度ꎬ 高密

度纳米团簇与位错能够将 Ｈｅ 分散到细小的气泡中ꎬ 避免

晶界处 Ｈｅ 聚集而导致沿晶断裂ꎮ

图 ５　 ＮＦＡ 合金(ａ)与回火马氏体钢(ＴＭＳ)(ｂ)中的辐射损伤机制[７]

Ｆｉｇ􀆰 ５　 Ｉｒｒａｄｉａｔｉｏｎ ｄａｍａｇｅ ｍｅｃｈａｎｉｓｍｓ ｉｎ ＮＦＡ (ａ) ａｎｄ ｔｅｍｐｅｒｅｄ ｍａｒｔｅｎｓｉｔｅ ｓｔｅｅｌｓ (ＴＭＳ)(ｂ) [７]

　 　 研究人员采用 ＴＥＭ、 ＡＰＴ、 ＳＡＮＳ 等先进表征手段ꎬ
对 ＮＦＡ 合金中氧化物纳米团簇的具体成分与结构进行了

探索[３３] ꎬ 但目前为止ꎬ 仍未得到广泛的共识ꎮ 此外ꎬ 添

加 Ｙ２Ｏ３颗粒时采用的机械合金化技术的成本也明显高于

传统熔炼技术[７] ꎮ 这些问题都有待进一步研究ꎮ

3􀆰 4　 高模量钢

为实现钢结构件的轻量化ꎬ 必然要减小结构件的厚

度ꎮ 然而ꎬ 结构件的刚度对其厚度十分敏感ꎬ 为避免由

几何失稳所导致的灾难性屈曲(ｂｕｃｋｌｉｎｇ)ꎬ 钢材的杨氏模

量需要得到进一步提高ꎮ 常规的钢材强韧方法ꎬ 包括固

溶强化、 析出强化、 晶界强化等ꎬ 并不能有效提高材料

整体的杨氏模量ꎮ 现今唯一有效增强钢材杨氏模量的方

法则是将某种陶瓷作为增强相加入到钢材中ꎬ 引入的方

法既可从外部引入( ｅｘ￣ｓｉｔｕ)ꎬ 例如采用粉末冶金方法ꎬ
也可在钢材内部由化学反应原位生成( ｉｎ￣ｓｉｔｕ)ꎮ 这样制

备出的陶瓷增强钢ꎬ 又叫做高模量钢ꎬ 具有传统金属材

料所欠缺的诸多优点ꎬ 例如高模量、 低密度、 高硬度以

及良好的耐磨性ꎬ 同时钢本身作为基体亦使其具有可靠

的塑性及延伸率ꎮ 因此高模量钢既可以被用于需要耐热

耐磨的发动机或刹车部件ꎬ 例如活塞和刹车盘等ꎬ 又可

作为高强度高模量部件的材料ꎬ 例如底盘、 曲轴、 连杆

等ꎮ 对陶瓷种类的选择ꎬ 主要依据其是否具有高强度、
高模量、 低密度、 高耐磨以及高熔点等属性ꎬ 因而常见

的陶瓷材料主要是 Ｃꎬ Ｏꎬ Ｂ 等的化合物ꎬ 包括 ＴｉＣ、

ＴｉＢ２、 ＳｉＣ、 ＷＣ、 ＳｉＯ２、 Ａｌ２ Ｏ３、 ＮｂＣ 等[３４ꎬ ３５] ꎮ 此外ꎬ 所

选取的陶瓷不能与钢材本身发生化学反应生成新的组织ꎬ

因为该组织极有可能会影响该复合材料的力学性质ꎮ
　 　 高模量钢的强化机理可分为直接强化和间接强化ꎮ
前者主要通过负荷转移的方式来实现ꎬ 亦即材料整体所

承担的负荷会由基体经过钢 /陶瓷界面而转移到强度更高

的陶瓷ꎮ 这种方式使得增强相分担了大部分的外加载荷ꎬ
从而使得材料整体具有更高的强度ꎮ 直接强化的效率不

仅受增强相的体积分数或形貌(较高长宽比通常优于球形

颗粒)的影响ꎬ 还主要取决于界面的强度ꎬ 因为界面充当

了负荷由基体向陶瓷颗粒转移的介质ꎮ 据此分析ꎬ 传统

粉末冶金方法不仅会导致非共格界面(较弱)的形成ꎬ 还

可能使得界面处形成孔隙ꎬ 严重影响界面的整体强度ꎮ
这样制备出的高模量钢在形变过程中会率先发生界面脱

粘并导致直接强化模式的失效[３６] ꎮ 相比之下ꎬ 在铸造凝

固过程中通过共晶反应可以原位生成新的增强相ꎬ 据此

制备出的原位高模量钢(例如铁基 ＴｉＢ２增强钢)具有更高

的界面强度(共格界面)以及负荷转移效率[３７ꎬ ３８] ꎬ 其拉伸

性能会优于粉末冶金所制备的相同(成分、 微观组织形

貌)材料ꎮ
间接强化则由两相的热膨胀系数的差异导致ꎮ 由于

钢的热膨胀系数通常远大于陶瓷ꎬ 在冷却过程中(例如淬

火、 退火降温)基体将产生更大程度的收缩从而对陶瓷产

生挤压ꎮ 由于基体和陶瓷模量的差异ꎬ 基体冷却产生的

形变无法有效传递至陶瓷ꎬ 导致两相界面处(基体一侧)
发生明显的形变梯度ꎬ 该梯度必将导致几何必需位错的

形成并伴随新的残余应力ꎮ 换句话说ꎬ 高模量钢的间接

强化的直接原因是界面处的几何必需位错ꎮ 实验发现陶

８２２
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瓷增强材料的屈服强度在压缩过程中明显高于其在拉伸

过程[３９] ꎬ 证明了残余应力的存在ꎮ 然而与直接强化相

比ꎬ 间接强化更难进行定量分析ꎬ 主要原因在于几何必

需位错的不均匀分布及其对材料整体强度贡献的机理尚

不成熟ꎮ
原位析出法制备高模量钢能够极大降低成本ꎬ 并适

用于工业化生产模式ꎮ 然而铸造过程中的降温速率会对

陶瓷相的形态、 大小及分布产生至关重要的影响ꎬ 该影

响必将改变高模量钢的内部残余应力以及在变形的过程

中的应力应变配分行为(如图 ６)ꎬ 从而显著影响材料整

体的力学性能ꎮ 目前对这方面的研究尚不成熟ꎬ 仍有待

进一步研究ꎮ

图 ６　 原位 ＴｉＢ２增强高模量钢在不同宏观应变下的局部应变配分ꎬ 采用数字图像相关(ＤＩＣ)技术测量得到

Ｆｉｇ􀆰 ６　 Ｔｈｅ ｌｏｃａｌｉｚｅｄ ｓｔｒａｉｎ ｐａｒｔｉｔｉｏｎｓ ｏｆ ｔｈｅ ｉｎ￣ｓｉｔｕ ＴｉＢ２ ｒｅｉｎｆｏｒｃｅｄ ｈｉｇｈ ｍｏｄｕｌｕｓ ｓｔｅｅｌ ａｔ ｖａｒｉｏｕｓ ｇｌｏｂａｌ ｓｔｒａｉｎｓ. Ｉｍａｇｅｓ ａｒｅ ｃａｐｔｕｒｅｄ ｂｙ ｄｉｇｉｔａｌ ｉｍａｇｅ ｃｏｒｒｅ￣

ｌａｔｉｏｎ (ＤＩＣ) ｔｅｃｈｎｉｑｕｅ

4　 结　 语

作为同时提升强度与韧性的有效方法ꎬ 第二相颗粒

强韧化在各类钢材中都起到了至关重要的作用ꎬ 而在新

型钢材中ꎬ 更高的性能要求与复杂的微观组织也给第二

相颗粒强韧化带来了更大的发挥空间与更多的挑战ꎮ 以

汽车用钢为例ꎬ 很多新型钢材已经在钢厂实现量产ꎬ 却

因为焊接性能、 低温韧性、 抗氢致延迟断裂性能等方面

的限制ꎬ 无法在汽车产业推广ꎮ 第二相颗粒强韧化不但

能够保证新型钢材的强度与韧性ꎬ 也为改进这些实际服

役性能提供了有效方法ꎮ 同时ꎬ 新型钢材中涉及的复相

组织析出物、 氢与第二相颗粒的相互作用、 纳米共析出

强化等研究课题也对科研人员提出了更高的要求ꎮ 未来ꎬ
随着原子尺度实验表征技术、 模拟技术的不断发展ꎬ 人

们对第二相颗粒强韧化认识的不断深入ꎬ 第二相颗粒有

望更好地发挥其强韧化作用ꎬ 推动更多新型钢材走向实

际应用ꎮ
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Ｓｔｅｅｌｓ: Ｄｅｓｉｇｎꎬ Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｙꎬ Ｐｒｏｃｅｓｓｉｎｇ ａｎｄ Ａｐｐｌｉｃａｔｉｏｎｓ [ Ｍ ].

Ｄｕｘｆｏｒｄ￣Ｃａｍｂｒｉｄｇｅ￣Ｋｉｄｌｉｎｇｔｏｎ: Ｗｏｏｄｈｅａｄ Ｐｕｂｌｉｓｈｉｎｇꎬ ２０１６: １４５ －

１６７.

[３]　 Ｍａｒｔｉｎ Ｊ Ｗ. Ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｉｏｎ Ｈａｒｄｅｎｉｎｇ [ Ｍ ]. Ｏｘｆｏｒｄ￣Ｗｏｂｕｒｎ:

Ｂｕｔｔｅｒｗｏｒｔｈ￣Ｈｅｉｎｅｍａｎｎꎬ １９９８.

[４]　 Ｊｉａｏ Ｚ Ｂꎬ Ｌｕａｎ Ｊ Ｈꎬ Ｍｉｌｌｅｒ Ｍ Ｋꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｔｏｄａｙ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ

２０(３): １４２－１５４.

[５]　 Ｌｉ Ｙꎬ Ｌｉ Ｗꎬ Ｌｉｕ Ｗꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ １４６: １２６－

１４１.

[６]　 Ｐａｒｋ Ｉꎬ Ｊｏ Ｓ Ｙꎬ Ｋａｎｇ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃｏｒｒｏｓｉｏｎ Ｓｃｉｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ８９:

３８－４５.

[７]　 Ｏｄｅｔｔｅ Ｇ Ｒꎬ Ａｌｉｎｇｅｒ Ｍ Ｊꎬ Ｗｉｒｔｈ Ｂ Ｄ. Ａｎｎｕａｌ Ｒｅｖｉｅｗ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｒｅ￣

ｓｅａｒｃｈ[Ｊ]ꎬ ２００８ꎬ ３８(１): ４７１－５０３.

[８]　 Ｇｗｏｎ Ｈꎬ Ｋｉｍ Ｊꎬ Ｓｈｉｎ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ Ａ

[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ ６９６: ４１６－４２８.

[９]　 Ａｌｔｕｎａ Ｍ Ａꎬ Ｉｚａ￣Ｍｅｎｄｉａ Ａꎬ Ｇｕｔｉéｒｒｅｚ Ｉ. Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌ ａｎｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ

Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ Ａ[Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ ４３(１２): ４５７１－４５８６.

[１０] Ｃｈｅｎ Ｍ Ｙꎬ Ｇｏｕｎé Ｍꎬ Ｖｅｒｄｉｅｒ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ

６４: ７８－９２.

[１１] Ｈｏｎｇ Ｓ Ｇꎬ Ｋａｎｇ Ｋ Ｂꎬ Ｐａｒｋ Ｃ Ｇ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２００２ꎬ ４６

(２): １６３－１６８.

[１２] Ｌｉ Ｙꎬ Ｃｒｏｗｔｈｅｒ Ｄ Ｎꎬ Ｍｉｔｃｈｅｌｌ Ｐ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. ＩＳＩＪ Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ[Ｊ]ꎬ

２００２ꎬ ４２(６): ６３６－６４４.

[１３] Ｂｈｏｌｅ Ｓ Ｄꎬ Ｎｅｍａｄｅ Ｊ Ｂꎬ Ｃｏｌｌｉｎｓ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｐｒｏ￣

９２２
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ｃｅｓｓｉｎｇ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ[Ｊ]ꎬ ２００６ꎬ １７３(１): ９２－１００.

[１４] Ｂｅｉｄｏｋｈｔｉ Ｂꎬ Ｋｏｕｋａｂｉ Ａ Ｈꎬ Ｄｏｌａｔｉ Ａ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｐｒｏｃｅｓｓｉｎｇ

Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ[Ｊ]ꎬ ２００９ꎬ ２０９(８): ４０２７－４０３５.

[１５] Ｓｕｎ Ｙａｏｚｕ(孙耀祖)ꎬ Ｗａｎｇ Ｘｕ(王　 旭)ꎬ ＷａｎｇＹｕｎｌｉｎｇ(王运玲)ꎬ

ｅｔａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｃｈｉｎａ(中国材料进展)[Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ ６(３４): ４７５－４８１.

[１６] Ｓａｍｅｉ Ｊꎬ Ｚｈｏｕ Ｌꎬ Ｋａｎｇ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｐｌａｓｔｉｃｉｔｙ

[Ｊ]ꎬ ２０１８.

[１７] Ｓｅｎｕｍａ Ｔ. ＩＳＩＪ ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ[Ｊ]ꎬ ２００１ꎬ ６(４１): ５２０－５３２.

[１８] Ｂｏｕａｚｉｚ Ｏꎬ Ａｌｌａｉｎ Ｓꎬ Ｓｃｏｔｔ Ｃ Ｐꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃｕｒｒｅｎｔ Ｏｐｉｎｉｏｎ ｉｎ Ｓｏｌｉｄ Ｓｔａｔｅ

ａｎｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ １５(４): １４１－１６８.

[１９] Ｓｃｏｔｔ Ｃꎬ Ｒｅｍｙ Ｂꎬ Ｃｏｌｌｅｔ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ

Ｒｅｓｅａｒｃｈ[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ １０２(５): ５３８－５４９.

[２０] Ｙｅｎ Ｈꎬ Ｈｕａｎｇ Ｍꎬ Ｓｃｏｔｔ Ｃ Ｐꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ

６６(１２): １０１８－１０２３.

[２１] Ｋｏｙａｍａ Ｍꎬ Ａｋｉｙａｍａ Ｅꎬ Ｌｅｅ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｈｙ￣

ｄｒｏｇｅｎ Ｅｎｅｒｇｙ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ ４２(１７): １２７０６－１２７２３.

[２２ ] Ｍａｌａｒｄ Ｂꎬ Ｒｅｍｙ Ｂꎬ Ｓｃｏｔｔ Ｃꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ

Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ Ａ[Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ ５３６: １１０－１１６.

[２３] Ｗａｎｇ Ｌꎬ Ｓｐｅｅｒ Ｊ Ｇ. Ｍｅｔａｌｌｏｇｒａｐｈｙꎬ Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅꎬ ａｎｄ Ａｎａｌｙｓｉｓ[Ｊ]ꎬ

２０１３ꎬ ２(４): ２６８－２８１.

[２４] Ｅｄｍｏｎｄｓ Ｄ Ｖꎬ Ｈｅ Ｋꎬ Ｒｉｚｚｏ Ｆ Ｃꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉ￣

ｎｅｅｒｉｎｇ Ａ[Ｊ]ꎬ ２００６ꎬ ４３８－４４０: ２５－３４.

[２５] Ｈｓｕ Ｔ Ｙ (Ｘｕ Ｚｕｙａｏ). Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ Ｈｅａｔ Ｔｒｅａｔｍｅｎｔ ａｎｄ Ｓｕｒｆａｃｅ Ｅｎｇｉ￣

ｎｅｅｒｉｎｇ[Ｊ]ꎬ ２００８ꎬ ２(２): ６４－６７.

[２６] Ｍａｌａｋｏｎｄａｉａｈ Ｇꎬ Ｓｒｉｎｉｖａｓ Ｍꎬ Ｒａｏ Ｐ Ｒ. Ｐｒｏｇｒｅｓｓ ｉｎ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ

[Ｊ]ꎬ １９９７ꎬ ４２(１): ２０９－２４２.

[２７] Ｊｉａｏ Ｚꎬ Ｌｉｕ Ｃ Ｔ. Ｓｃｉｅｎｃｅ Ｂｕｌｌｅｔｉｎ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ ６２(１５): １０４３－１０４４.

[２８] Ｊｉａｎｇ Ｓꎬ Ｗａｎｇ Ｈꎬ Ｗｕ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ｎａｔｕｒｅ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ ５４４(７６５１):

４６０－４６４.

[２９] Ｊｉａｏ Ｚ Ｂꎬ Ｌｕａｎ Ｊ Ｈꎬ Ｍｉｌｌｅｒ Ｍ Ｋꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｉｅｎｔｉｆｉｃ Ｒｅｐｏｒｔｓ[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ

６: ２１３６４.

[３０] Ｚｉｎｋｌｅ Ｓ Ｊꎬ Ｗａｓ Ｇ Ｓ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ６１(３): ７３５－７５８.

[３１] Ａｌｉｎｇｅｒ Ｍ Ｊꎬ Ｏｄｅｔｔｅ Ｇ Ｒꎬ Ｈｏｅｌｚｅｒ Ｄ Ｔ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２００９ꎬ

５７(２): ３９２－４０６.

[３２] Ｓｃｈｎｅｉｂｅｌ Ｊ Ｈꎬ Ｌｉｕ Ｃ Ｔꎬ Ｍｉｌｌｅｒ Ｍ Ｋꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ

２００９ꎬ ６１(８): ７９３－７９６.

[３３] Ｍａｒｑｕｉｓ Ｅ Ａꎬ Ｈｙｄｅ Ｊ Ｍꎬ Ｓａｘｅｙ Ｄ Ｗꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｔｏｄａｙ[Ｊ]ꎬ

２００９ꎬ １２(１１): ３０－３７.

[３４] Ｓｈｅｉｋｈｚａｄｅｈ Ｍꎬ Ｓａｎｊａｂｉ Ｓ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ＆ Ｄｅｓｉｇｎ[Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ ３９: ３６６－

３７２.

[３５] Ｎａｈｍｅ Ｈꎬ Ｌａｃｈ Ｅꎬ Ｔａｒｒａｎｔ Ａ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ [ Ｊ]ꎬ

２００９ꎬ ４４(２): ４６３－４６８.

[３６] Ｎｅｅｄｌｅｍａｎ Ａ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｍｅｃｈａｎｉｃｓ ａｎｄ Ｐｈｙｓｉｃｓ ｏｆ Ｓｏｌｉｄｓ [ Ｊ]ꎬ

１９９０ꎬ ３８(３): ２８９－３２４.

[３７] ＨｕａｎｇＭＸꎬ ＨｅＢＢꎬ ＷａｎｇＸꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ ９９:

１３－１６.

[３８] Ｌｉ Ｙ Ｚꎬ Ｌｕｏ Ｚ Ｃꎬ Ｙｉ Ｈ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌ ａｎｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｔｒａｎｓ￣

ａｃｔｉｏｎｓ Ｅ[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ ３(３): ２０３－２０８.

[３９] Ａｒｓｅｎａｕｌｔ Ｒ Ｊꎬ Ｔａｙａ Ｍ. Ａｃｔａ Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａ[Ｊ]ꎬ １９８７ꎬ ３５(３): ６５１－

６５９.

(编辑　 惠　 琼)
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