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体心立方金属韧脆转变机制研究进展

韩卫忠    卢 岩    张雨衡

(西安交通大学 材料科学与工程学院 金属材料强度国家重点实验室  西安 710049)

摘  要  体心立方(bcc)金属具有高熔点、良好的高温力学性能、抗辐照、耐液态金属腐蚀等优点，被广泛应用于

核反应堆、卫星、飞行器、火箭、发动机等的结构部件。然而，bcc金属普遍具有低温脆性和温度依赖的韧脆转

变特性，极大地限制了其应用范围。因此，深入研究bcc金属的韧脆转变机理并发展调控策略具有重要意义。

本文以bcc金属的韧脆转变现象为例，回顾了金属材料韧脆转变行为的研究历史，介绍了韧脆转变行为的最新

研究进展，探讨了调控韧脆转变温度的新方法和未来的研究重点。
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ABSTRACT  Body-centered-cubic (bcc)-structured metals have excellent physical properties, such as 

high melting points, high strength and excellent creep resistance, radiation tolerance, and good compati-

bility with liquid metals, which are widely used in high-tech fields, such as nuclear reactors, satellites, air-

craft, rockets, and engines. However, their low-temperature brittleness and ductile-to-brittle transition 

characteristics limit their applications. Therefore, a deep understanding of the ductile-to-brittle transition 

mechanism is of great significance for regulating the ductile-to-brittle transition behavior of bcc-structured 

metals. In this review, taking bcc-structured metals as an example, the history of the ductile-to-brittle tran-

sition investigations in bcc metals was retrospected, the main research progress on this topic was intro-

duced, the newly developed methods to tune the ductile-to-brittle transition temperature of metals was 

discussed, and the key points to be focused on in the future was listed.
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韧脆转变(ductile-to-brittle transition，DBT)是指

固体材料的韧性随着温度的降低而突然减小，由韧

性断裂向脆性断裂转变的过程。韧脆转变具有突发

性，即从韧性转变为脆性的温度区间很窄，通常在

10~20℃范围内[1~3]。固体材料发生韧脆转变时的温

度称为韧脆转变温度(DBTT)。在韧脆转变温度之
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上，固体材料呈现韧性状态，具有良好的变形能力；

在韧脆转变温度之下，固体材料丧失全部塑性变形

能力，在加载过程中，发生脆性断裂。具有韧脆转变

特性的固体材料主要分为 4类：第 1类是半导体材

料，如Si[4~6]、Ge[7]、Al2O3
[8]等；第 2类是体心立方(bcc)

金属，如钢铁[9~11]、V[12,13]、Cr[14~16]、Mo[17,18]、W[3,19~34]等；第

3类是部分密排六方(hcp)金属，如金属Zn[35]等；第 4

类是金属间化合物，如TiAl金属间化合物[36]、NiAl金

属间化合物[37,38]、FeAl金属间化合物[39,40]等；此外，金属

Sn、一些矿物和岩石也具有韧脆转变特性。本文主要

对bcc金属的韧脆转变现象进行分析，探究韧脆转变

行为的本源，寻找调控韧脆转变温度的有效策略。

难熔金属材料的韧脆转变特性对深空、深海、极

地探索、核能、国防军工、航空航天、电子工业、辐射

屏蔽等领域有重要影响。难熔金属具有高熔点、高

硬度、高温强度、抗蠕变、抗辐照、耐液态金属腐蚀等

优异性能，是国家重大工程和武器装备亟需的关键

材料，广泛用于核反应堆、卫星、飞行器、火箭、发动

机、武器系统等高科技领域[41,42]。随着前沿科学技术

的不断发展，材料的服役环境变得更加苛刻，这对材

料的性能也提出了更高的要求。例如，W被誉为最

有潜力的聚变核反应堆第一壁材料，是实现核聚变

能的关键核心材料[43~46]。然而，聚变堆第一壁材料

需要承受高能中子和离子辐照、热循环载荷、高温等

离子体侵蚀等极端服役环境的考验。W的低温脆性

和高的韧脆转变温度极大地限制了它的加工和应

用，尽快发展调控W等难熔金属韧脆转变行为的新

原理和新技术，是突破其可加工性差，满足核反应堆

等极端服役环境的关键。金属材料韧脆转变机理的

研究对我国开发极地战略资源也有重要的意义。南

极和北极地区的自然资源非常丰富，包括各类不可

再生的矿产资源与化学能源、可再生的生物资源、水

力以及风力等[47~49]。由于北极和南极地区长时间严

酷的低温环境，对金属材料的低温服役性能提出了

新的需求。为了有效开发利用极地资源，发展低温

高强高韧先进金属结构材料是重要保障。

科研人员早在 19世纪 60年代就发现韧脆转变

现象并且开始探究韧脆转变机制，然而，百年来韧脆

转变机制长期存在争议，难以达成一个定论。有学

者[50,51]认为位错形核是主导金属韧脆转变的关键机

制，有学者[5,52]指出位错运动能力对韧脆转变行为有

更大的影响，2 种机制长期争论，没有达成统一认

识。因此，韧脆转变机制仍然是一个未解之谜。此

外，除温度外，诸多内外因素都对金属材料的韧脆转

变行为有显著影响，如微观缺陷、材料纯度、合金元

素、晶粒尺寸、表面质量、材料织构、试样形状和加载

速率等[53]，而每种因素对金属韧脆转变行为的影响

存在显著差异。研究[29]发现,一些方法可以降低金

属材料的韧脆转变温度，例如，通过冷轧处理后的钨

板，其韧脆转变温度可以从 600℃降低到-65℃，但

是韧脆转变温度降低的原因并不清楚。所以，金属

材料的韧脆转变机制仍需开展深入研究。

为了深入理解韧脆转变现象，本文简要综述了

一百多年来金属材料韧脆转变的相关研究。首先，

回顾了韧脆转变的研究历史，介绍了测试韧脆转变

的常用实验方法；其次，介绍了bcc金属的特性及其

韧脆转变行为；再次，介绍了韧脆转变机制的认识和

争议，归纳了影响韧脆转变的因素及调控韧脆转变

行为的方法。最后，面向 bcc金属韧脆转变的实际

需求，对韧脆转变的未来研究进行了展望。

1 韧脆转变现象的发现

1861年，研究者发现韧性良好的熟铁有时候会

呈现脆性断裂，这是文献记载的最早的关于Fe的韧

脆转变现象[2]，在当时被误认为是 Fe内部结构晶化

所致。随着金属材料的大量使用和突然失效事故的

发生，韧脆转变现象逐渐被人们熟知。1906 年

Mesnager提出材料韧脆转变的首个解释，认为试样

缺口前沿的三轴拉应力是造成材料韧脆转变的主要

原因[2]。这是从外因的角度解释材料的韧脆转变现

象，还未触及材料内部组织结构。

20世纪早期若干重大灾难性事件的发生引起

了社会各界对金属材料韧脆转变现象的广泛关注。

泰坦尼克号沉没事件影响巨大，而金属的低温脆性

是导致其沉没的重要原因之一。造船工程师为了增

加钢的强度，向炼钢原料中添加了大量的硫化物，虽

然钢的强度得以提升，但也大大降低了钢的韧性[54]，

使韧脆转变温度升高，在遭受冰山撞击时钢板、螺栓

等部件发生脆断，船体进水导致灾难发生。此外，

1954年的“世界协和”号、1966年的“丹尼尔·j·莫雷

尔”号和1979年的“库尔德斯坦”号都因金属部件脆

性断裂造成了重大事故。

事实上，金属材料的韧脆转变特性自1861年发

现以来，得到了学术界和工业界的广泛关注和重视，

稍有不慎，就会造成灾难性事故。为了避免韧脆转

变现象造成的破坏，金属材料的韧脆转变机制得到

了系统的研究。为了适应低温等极端服役环境，也

开发了一系列能满足低温服役环境的新材料，金属

材料的韧脆转变也逐渐发展成凝聚态物理、材料学

和力学共同关心的科学问题。
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2 韧脆转变行为的测试方法

2.1 Charpy冲击实验

Charpy冲击实验是检测韧脆转变行为的常用实

验方法[55,56]。Charpy冲击实验主要是通过落锤对Ｕ

形和Ｖ形缺口的标样进行冲击变形，测试时缺口朝

左放在底座支架上，随后用负载的重锤对试样进行

冲击。在不同温度下进行冲击实验后，绘制冲击吸

收功随温度的变化趋势。结果表明，随着温度降低，

冲击吸收功出现了急剧降低的现象，标志着材料发

生了韧脆转变，相应的温度为韧脆转变温度，如图

1a[56]所示。Charpy冲击试样加工简便、测试时间短，

对试样内部的微观缺陷和组织结构十分敏感，但需

要的标准试样尺寸较大，不适合小尺寸样品的测试。

2.2 拉伸实验

拉伸实验也是检测韧脆转变行为的常用实验方

法[57]。拉伸实验通过对样品进行恒定加载速率的变

形得到相应的载荷-位移曲线，通过计算得到应力-

应变曲线，进而得到试样的弹性模量、屈服强度、延

伸率、断面收缩率、抗拉强度等性能指标。塑性材料

在拉伸过程中，达到屈服强度后，延伸率进一步增加

直至“颈缩”后断裂；脆性材料在拉伸断裂前不会产

生明显的塑性变形或只能承载很小的塑形变形量，

达到断裂强度时突然断裂。对标准试样进行不同温

度的拉伸实验，绘制延伸率或断面收缩率随温度的

变化关系，进而得到韧脆转变温度。拉伸实验是最

常用的材料力学测试方法之一，具有明确的测试

标准。

2.3 其他测试方法

除了以上实验方法，其他一些测试方法也可以

检测金属材料的韧脆转变行为，如三点弯曲实验、四

点弯曲实验[57]、冲杆实验[34]等，分别如图1b[3]和 c[24]所

示。不同的实验方法具有不同的优缺点。弯曲试样

形状简单，适用于测定加工不方便的脆性材料，可以

图1 韧脆转变温度(DBTT)的测试方法[3,16,34,56]

Fig.1 Different methods for measuring the ductile-to-brittle transition temperature (DBTT)
(a) DBTT measured by Charpy test[56] (L is longitudinal, T is long transverse, and S is short transverse. The first letter (L 

or T) designates the direction normal to the crack plane, and the second letter (S) the expected direction of crack 

propagation)

(b) DBTT measured by bending test[3] (Filled symbols represent fracture toughnesses (left axis-K), and open symbols 

represent stresses at failure, which are normalized by crack length (a) for compatibility with the fracture toughness 

scale (right axis-σf(a))

(c) DBTT measured by small-punch (SP) test (TSP)
[34]

(d) DBTT measured by nanoindentation[16]
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用挠度来表示脆性材料的塑性，弯曲实验对材料表

面缺陷十分敏感。而冲杆实验的试样尺寸较小，常

用于试样尺寸受限的材料，如辐照后的小样品，同时

标准冲杆实验可以通过公式换算获得弹性模量、屈

服强度、极限抗拉强度等力学性能指标。开展不同

温度下的纳米压痕实验也能测试金属材料的韧脆转

变温度，图 1d[16]为通过硬度随温度的阶段性变化评

估韧脆转变行为，纳米压痕实验对试样损伤小，可以

无损检测材料的力学性能，不过纳米压痕实验对样

品表面形貌敏感，对样品表面质量要求较高。

3 bcc金属的变形特性

1926 年，Taylor 和 Elam[58]发现 bcc 结构的 α-Fe

具有完全不同的滑移变形机制。研究人员对多种

bcc金属的变形过程开展全面研究后，总结了bcc金

属独特的变形特征[1,59,60]：(1) bcc金属中滑移面具有

不唯一性，位错可以在{110}、{112}和{123}面滑移；

(2) bcc 金属中位错运动的晶格阻力很大，往往在

(10-2~10-3)μ范围内(μ为剪切模量)，比面心立方(fcc)

金属和hcp金属高2~3个数量级；(3) bcc金属滑移变

形中不严格遵守Schmid定律；(4) 随着温度的降低，

bcc金属从韧性急剧转变为脆性，具有韧脆转变特

性；(5) bcc金属变形具有很强的应变速率敏感性。

bcc金属具有如此与众不同的变形特性和韧脆

转变行为，与 bcc金属特殊的螺位错核心结构和滑

移行为相关。大量模拟研究[61~63]表明，bcc金属的螺

位错具有三维核心结构，图2[61]是通过标准微分位移

图表示的 bcc 金属中的螺位错核心。沿着螺位错

Burgers矢量<111>方向进行投影观察螺位错核心，

其中每一个圆都表示一列原子，箭头表示相邻两列

原子垂直于纸面方向的位移差，且箭头线段的长度

与位移差的大小成正比，可见 bcc金属螺位错具有

图2 体心立方(bcc)金属螺位错核心结构[61]

Fig.2 The atomic core structures of the a' / 2[111] screw dislocation in body-centered cubic metals[61] (a'—lattice constant)
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三维立体、非平面的核心结构，同时第V副族金属

(V、Nb、Ta)和第VI副族金属(Cr、Mo、W)螺位错的核

心结构存在差别[61]。有计算表明不同 bcc金属的螺

位错核心能量显著不同[64]，其螺位错在应力状态下

运动的路径也有所区别[65]，螺位错行为的差异是导

致第V副族和第VI副族bcc金属韧脆转变温度差异

较大的重要原因。

正是由于这种特殊的螺位错核心，低温下，螺位

错的运动速率比刃位错慢很多。将位错从一个局部

势能最小值移动到邻近的最小值区域所需克服的阻

力称为派纳力(Peierls-Nabarro stress)，可表达为[30]：

σP = 2μ
1 - ν exp (- 4πω

b ) (1)

式中，σP为Peierls-Nabarro力，ν为 poisson比，ω为位

错在滑移面内的有效宽度，b为Burgers矢量模。式

(1)表明了阻碍位错运动的关键因素：即位错核心的

有效宽度对 Peierls-Nabarro 力的影响很大。由于

bcc金属特殊的螺位错核心结构，模拟计算表明常温

下启动螺位错所需的Peierls-Nabarro力要比刃位错

至少大一个数量级[59,66,67]。因此，相对于刃位错而

言，螺位错的运动比较困难，需要热激活，一般认为

bcc金属的塑性变形主要由螺位错行为主导。

通常情况下，螺位错运动通过双扭折形核及扩

展的方式实现滑移[28,68]，其过程如图 3[30]所示。图中

黄色部分为能量起伏，通常位错位于能量较低的波

谷，而螺位错运动需要跨过能量较高的波峰。在热

激活作用下，部分位错段优先跳跃到相邻波谷，形成

双扭折对结构。在切应力的作用下，扭折沿着位错

线方向不断扩展，最终使得整根位错跨过波峰，完成

向前迁移的过程。螺位错的运动速率与温度密切相

关，温度较低时，螺位错扭折对的形核速率很低，其

运动速率远小于刃位错；随着温度升高，螺位错的运

动速率逐渐增加，到达某个温度时，螺位错与刃位错

运动速率接近相等，这一温度通常被称为临界温

度(TC)
[69]。

bcc金属中特殊的三维螺位错核心结构导致其

形核及运动都很困难，只能靠热激活形成扭折对的

运动来实现滑移。正是由于bcc金属螺位错的复杂

性，导致科研人员对韧脆转变行为的认识存在争议，

到底是位错形核，还是位错运动主导了韧脆转变行

为，亦或是存在其他的机制？

4 韧脆转变机制之争议

为什么Fe、Cr、Mo、W等bcc金属具有如此特殊

的“韧脆转变”特性呢？自1861年以来，材料的低温

脆性机制一直困扰着几代研究者，是一个百年难题。

4.1 韧脆转变机制的早期探索

事实上，金属材料的韧脆转变特性早在1861年

就被发现了，Kirkaldy指出，尽管熟铁以韧性著称，

但它偶尔也会发生脆性断裂，并且认为纯Fe失效过

程与缺口及应变速率有关[2]。1906年，Mesnager针

对钢中的韧脆转变现象提出了解释，认为材料表面

的缺口在韧脆转变中扮演着重要的角色[2]。金属在

加工过程中表面会形成微小的刻痕，这种刻痕在变

形时特别容易开裂，造成了材料的脆性。1909年，

Ludwik提出了新的看法，认为材料发生断裂的应力

是一个固定的值，如果材料承受的应力超过特定值

就会发生断裂，反之，材料就可以很好地变形[2]。自

此以后，科研人员展开了对韧脆转变的探索，随后相

继发现其他金属的韧脆转变现象[70]：1919年 Jefffries

发现金属W的韧脆转变现象；1920年Sykes发现Mo

的韧脆转变现象；1927年Goerens发现Zn的韧脆转

变现象；1953年Wain发现Cr的韧脆转变现象。韧

脆转变的研究自此拉开了序幕。

随着科技手段的进步以及断裂力学的发展，人

们观察到了变形过程中更细致的材料微观结构变

化，随后研究人员逐渐将研究焦点放在裂纹形核和

扩展上。

1952 年，Yokobori[71]对拉应力下金属裂纹的形

核及断裂失效情况展开了研究，通过理论分析和计
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图3 热激活条件下螺位错的迁移[30]

Fig.3 Double-kink assisted migration of screw disloca‐
tion under thermal activation[30] (Up—Peierls bar‐
rier, τg—time constant for generating a kink pair, 
τm—time constant for moving the kinks to the ex‐
tent of the dislocation line, νs—screw dislocation 
velocity)
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算，提出了裂纹形核控制韧脆转变的观点，认为屈服

强度、极限强度和断裂的发生分别与位错或裂纹的

形核、增长及传播过程相关。而裂纹形核的过程在

断裂中需要的时间最长，过程相对较为缓慢，比裂纹

增长和传播过程慢得多，认为裂纹形核控制着屈服

强度及脆性断裂。裂纹形核过程由加载速率控制，

进而提出了加载速率与韧脆转变温度的关系[71]：

lg ν = C - Q / (RT ) (2)

式中，ν为加载速率，C是常数，Q为激活能，R为气体

常数，T为热力学温度。加载速率控制裂纹形核过

程，而裂纹形核能力决定了材料脆性断裂的发生，进

而决定了韧脆转变温度。

1958年，Petch等[72,73]对 α-Fe中的韧脆转变开展

了一系列研究，并且提出了裂纹扩展控制韧脆转变

行为的观点，当拉应力达到扩展裂纹所需要的临界

应力时，裂纹就会扩展，发生解理断裂。该研究利用

裂纹开裂时表面能的增加以及Hell-Petch公式得到

了韧脆转变温度的计算方法，并且认为，韧脆转变与

温度的关系更多地依赖于移动一个自由位错所需要

的Peierls-Nabarro力，而不是启动位错源所需的力。

以上是早期科研人员对材料韧脆转变的看法，

主要从宏观的角度进行分析。随着凝聚态物理的发

展，1934年，位错的概念首次提出，1956年，位错在

透射电镜原位实验中得到了证实，科学家才意识到

位错是协调材料变形的关键，位错行为与金属材料

的韧脆转变密切相关，这再次引发了研究人员对韧

脆转变机制研究的兴趣。关于韧脆转变机制的解

释，科学家逐渐分为2个阵营：位错形核机制和位错

运动机制。

4.2 位错形核主导的韧脆转变机制

1974年，Rice和Thomson[50]通过计算研究了多种

bcc金属裂纹尖端的钝化过程。评估了二维空间中

发射位错钝化裂纹，同时也计算了三维空间中裂纹尖

端形成稳定位错环的能量[50]，提出了钝化裂纹尖端的

模型。材料在变形过程中形成的微裂纹会导致应力

集中，如果不能有效地钝化裂纹，裂纹继续扩展导致

脆性断裂；如果可以钝化裂纹，那材料就会表现出较

好的塑性变形能力。而钝化裂纹尖端的过程是需要

位错不断形核来完成。并且进一步指出，材料的塑性

或脆性与位错发射相关，对于那些可以有效发射位错

的材料，就会表现出较好的塑性；而对于位错发射需

要克服很大能量壁垒的材料就表现出脆性。

1986年，Kameda[74]对回火脆性钢的韧脆转变现

象进行研究，认为金属材料在变形过程中会形成微

裂纹，裂纹尖端应力较大，而位错形核可以有效地消

除应力集中，位错形核速率与应变速率成正比，位错

形核控制裂纹扩展过程，进而控制韧脆转变。认为

裂纹存在 2种不同的类型，分别为拉伸裂纹和剪切

裂纹，拉伸裂纹的扩展会导致材料脆断，剪切裂纹的

扩展导致材料塑性断裂。产生拉伸或者剪切裂纹的

概率与温度的关系如图4[74]所示，交点处的温度定义

为韧脆转变温度。

1988年，Samuels等[4]建立了一个动态裂纹尖端

钝化模型来描述材料在恒定应变速率中的韧脆转变

现象[4,5]，认为位错是由裂纹尖端离散发射的，在发生

韧脆转变时，位错被发射出来，并且以足够快的速率

运动去钝化裂纹尖端。研究[4,5]计算了发射每个位错

需要的强度因子：

KN = βμb ( 2π
xc ) 1/2

(3)

式中，KN为发射第N根位错所需的强度因子，β为线

拉伸应力系数，xc为形核位错在相应应力状态下运

动最远的临界距离。研究发现脆性断裂的临界强度

因子(KⅠC)刚好与第一根位错发射所需的强度因子相

同，据此认为韧脆转变过程是由位错形核来控制的。

4.3 位错运动主导的韧脆转变机制

1991年，Hirsch和Roberts[75]通过实验及计算模

拟的方法以Si为模型研究了材料的韧脆转变行为，

表明Si的韧脆转变由位错运动控制，当位错能够及

时地运动到裂纹尖端时，能够形成位错源调控韧脆

转变行为。这种位错源主要有 2类，第一类是样品

图4 通过温度与断裂概率判断韧脆转变温度的示

意图[74]

Fig.4 Determination of DBTT according to variation 
of ductile and brittle fracture probabilities with 
respect to the inverse of temperature[74]
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中预先存在的位错可以运动到裂纹尖端转化为位错

源，阻碍裂纹的扩展。在这个过程中，位错是否能够

及时运动到裂纹尖端，即位错的运动速率以及分布

决定了 Si的韧脆转变过程。当预先存在的位错远

离裂纹尖端时，就无法起到位错源的作用，这时韧脆

转变过程由一些特殊位置能否作为形核点发射位错

控制。随后又提出材料的韧脆转变行为及应变速率

敏感性受到位错运动的激活能控制，当位错能够足

够快地(应力强度因子小于KⅠC)运动到裂纹尖端时，

可以在裂纹尖端作为稳定的位错源形核位错，钝化

裂纹尖端，阻碍裂纹扩展，实现材料的韧化。

1998 年，Gumbsch 等[3]通过三点弯曲实验研究

了裂纹体系及应变速率对单晶W韧脆转变行为的

影响。在低温时由于缺少活跃的位错源，位错形核

在变形过程中起到重要的作用。当温度升到足够高

之后，材料内部可以产生充足的活跃位错源，位错运

动能力决定了位错源形核的速率，位错运动越快，就

可以形核越多的位错，是否发生韧性变形取决于位

错形核速率的快慢，而形核速率的快慢取决于位错

运动的快慢。虽然强调了位错形核在变形中的重要

性，但是认为韧脆转变本质是由位错运动来控制的。

2000年起，Brunner等[76]和Giannattasio等[22~24]研

究了单晶W和多晶W的韧脆转变行为，分析了加载

速率对韧脆转变的影响。计算了韧脆转变所需的激

活能[23]：

ε� = A ⋅ exp ( QDBT
kBTDBT

) (4)

式中，ε� 为加载速率，A为系数，QDBT为发生韧脆转变

的激活能，kB为Boltzmann常数，TDBT为韧脆转变温

度。螺位错扭折对的有效形成焓可表达为[23]：

Hkp = 2Hk - 2 σ* ( d3bγ02 ) 1/2
(5)

式中，Hkp为扭折对有效形成焓，Hk为应力状态为0时

扭折对的形成焓，σ*为临界切应力，d为扭折对中相

邻波谷之间的距离，γ0为与位错线张力有关的因子。

发现对于金属W，韧脆转变所需的能量为 1.05 eV，

刚好与扭折对有效形成焓接近，据此认为韧脆转变

是由螺位错运动主导的。

2015年，Németh等[77]研究了超细晶W和粗晶W

韧脆转变行为的不同，并且提出了刃位错的运动主

导超细晶W韧脆转变的观点。对化学成分完全相

同的超细晶W和粗晶W进行四点弯曲实验，发现粗

晶W的韧脆转变温度在 350~450 K，认为螺位错的

迁移率控制粗晶W韧脆转变。但是超细晶W在相

对较低的77 K才发生韧脆转变，此温度下螺位错的

运动可以忽略不计，同时发现超细晶W韧脆转变与

应变速率无关，因此，提出了刃位错的滑移控制着超

细晶W的韧脆转变机理。

2021年，Zhang和Han[34]利用小冲杆实验研究了

轧制态W的韧脆转变机制，发现随着温度的升高，

失效模式由解理断裂向分层断裂转变，标志着轧制

态W的韧脆转变。通过表征断裂形貌发现在断口

处产生了大量的{001}平面三角形剪切唇。剪切唇

的数量、密度和分布表现出明显的温度和方向依赖

性。对剪切唇上滑移迹线夹角分析表明，在发生韧

脆转变后，{110}、{112}和{123}平面上有大量的位

错活动。温度和取向相关的位错滑移是控制韧脆转

变的决定性因素。如图5[34]所示，通过分析不同状态

下材料的位错结构发现，在低温下，少量自由移动的

刃位错快速滑动后在样品内部留下滑动速率较慢的

长直螺位错，这种位错运动状态不足以钝化裂纹，材

料表现出脆性特征。一旦超过韧脆转变温度，螺位

错的运动能力增加，位错以弯曲的混合位错形态进

行运动，大量的混合位错滑移可以有效抑制裂纹形

Color online

图5 轧制W板在韧脆转变前后的位错结构[34]

Fig.5 Dislocation structures in rolled tungsten at different testing temperatures[34] (b—Burgers vecter)
(a) pre-existing dislocations before testing       (b) below DBTT      (c) at DBTT       (d) above DBTT
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核和扩展，实现韧脆转变。同时，随着温度的进一步

升高，更多的滑移系被激活，处于多个滑移系统的混

合位错大量滑移后为材料提供了良好的韧性。

4.4 螺/刃位错相对运动速率控制韧脆转变

韧脆转变是位错形核主导还是运动主导，相较

于这种非此即彼的争议，Lu等[16]认为位错形核和位

错运动是相辅相成的，并不矛盾，完全可以合二为

一，统一成一种全面的韧脆转变机制，于是提出了

螺/刃位错相对运动速率控制韧脆转变的新解释。

通过高温纳米压痕实验，测定硬度、蠕变速率等随温

度的变化规律，从而确定了金属Cr在纳米压痕下的

韧脆转变温度在 70℃附近。实验对金属Cr在韧脆

转变温度前后的压痕形貌和位错结构进行了详细表

征，发现螺/刃位错的相对运动速率随温度升高而逐

渐增加，当螺/刃位错相对运动速率比值达到0.7时金

属Cr发生韧脆转变。在韧脆转变温度之下，由于螺

位错与刃位错运动速率差异较大，位错不能有效地自

增殖，导致协调变形的位错数量偏少，金属Cr呈现脆

性；在韧脆转变温度之上，螺位错与刃位错速率相当，

位错线可以转化为高效的位错源，源源不断地产生大

量位错协调变形，使金属Cr呈现韧性特征。具体的

量化方法和相应的物理机制如图6[16]所示。

研究[16]提出，可以通过位错弓出形貌来判断螺/

刃位错的相对运动速率，这将极大简化通过原位等

实验测量螺/刃位错相对运动速率的步骤。首先，当

螺位错和刃位错速率相等时，刃位错向前弓出形成

半径为 r的半圆，一旦超过半圆这个临界形状，螺位

错扫过的面积将大于刃位错扫过的面积，即马上转

变为高效的Frank-Read错源，如图6c[16]所示。然而，

由于 bcc金属特殊的螺位错三维核心结构，它的运

动是一个热激活的过程，运动速率往往显著小于刃

位错。现假设螺位错运动速率为零，刃位错具有良

好的可动性，这时位错的弓出形貌如图6d[16]所示，当

刃位错弓成半圆时，不能形成高效位错源，需继续向

Color online

图6 螺/刃位错相对运动速率控制韧脆转变的物理机制[16]

Fig.6 Mechanism of the relative mobility of the screw versus edge dislocations controls the DBT in metals[16]

(a) dislocation relative mobility determines the efficiency of dislocation source (TC—critical temperature, ve—edge 

dislocation velocity, αDBT—the α value at DBTT, α—velocity ratio of screw dislocation and edge dislocation, t0—time 

before dislocation bow out, t1—time after dislocation bow out)

(b) relative mobility of screw versus edge dislocations with temperature for Cr, Al, W, and Fe

(c) bowing out an edge dislocation to form a half loop (r—dislocation source radius)

(d) bowing out the half loop if vs = 0 (x—distance moved by edge dislocation)

(e) bowing out the half loop with side glide (vs > 0) (y—distance moved by screw dislocation, Aedge—region swept by the 

edge dislocation, Ascrew—region swept by the screw dislocation)
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前运动一定距离 x，形成一个半椭圆，浅粉色部分为

刃位错扫过的面积Aedge。即使在这种情况下，半椭

圆位错环仍然不能形成Frank-Read位错源，需继续

向前滑动。也就是说，这种情况下刃位错弓出过程

只相当于一次性位错源。实际情况下，螺位错具有

一定的可动性，也会向侧面运动距离 y，则形成如图

6e[16]所示的较宽的半椭圆，螺位错扫过的面积为浅

绿色部分Ascrew。只有当螺位错扫过的面积大于刃位

错扫过的面积时，位错才可以转变为Frank-Read位

错源。此时，螺/刃位错的相对运动速率决定了临界

半椭圆的形状。根据几何关系，螺/刃位错的相对运

动速率比值为[16]：

α = νs
νe

= y
x = r

r + x (6)

式中，α为螺/刃位错相对运动速率比值，νs为螺位错

运动速率，νe为刃位错运动速率，y为螺位错运动的

距离，x为刃位错运动的距离，r为位错源半径。该

物理模型建立了通过位错弓出形貌判断 α的方法。

α决定了 Frank-Read位错源的有效性，α越小，位错

源效率越低，α越大，位错源效率越高。通过统计

Fe、Al、Cr和W在不同温度下的位错几何形貌，可以

获得它们的 α与韧脆转变行为之间的关系，如图

6b[16]所示。研究发现金属材料若要呈现韧性，至少

需要满足α > 0.5 (在转化成位错源前刃位错的最大

位移要小于 r)。也就是说，宏观观察到的bcc金属的

韧脆转变温度对应于一个特殊的位错源效率，只有

满足这一特殊的临界位错源效率(特定螺/刃相对运

动速率)，金属材料才能实现良好韧性变形。例如，

对于金属 Cr 在高温纳米压痕实验中，α需要达到

0.7，才能发生韧脆转变。

5 韧脆转变行为的调控

5.1 杂质/合金元素调控

金属材料内部的杂质或者合金元素对韧脆转变

影响极大。研究表明，N、C、O、S等杂质元素会导致

韧脆转变温度显著升高[78,79]，对于不同纯度的钨合

金，其韧脆转变温度可以相差 400 K以上[3,80~82]。而

添加某些合金元素又可以降低韧脆转变温度，比如

Re元素常作为韧化元素添加到Cr、Mo、W等 bcc金

属中用来改善韧性[83,84]。Klopp等[85]研究了Re元素

对金属W韧脆转变的影响，发现相比于纯W的韧脆

转变温度 113℃，添加Re元素可以降低韧脆转变温

度，W-1.9Re和W-24Re合金的韧脆转变温度分别为

-59和-190℃，Re元素的添加量越多，韧脆转变温度

的降低越明显。

bcc金属中的“固溶软化”现象与螺位错核心结

构的改变密切相关[86,87]。研究[86,87]表明，在W中加入

Re元素后，W位错核心结构的对称性发生了变化，

促进了螺位错扭折对的形核及扩展，导致合金软化。

此外，也有研究[88]表明合金元素的加入可以捕获晶

格中的O原子，因此会降低O原子在晶界的富集，提

高晶界强度，也可实现材料的韧化。因此，从杂质/

合金元素的角度考虑，降低韧脆转变温度可以从 2

个方面考虑。第一：提高材料的纯度，降低杂质元素

的含量，进而改善塑韧性；第二：加入特定的合金元

素，如金属W中加入Re元素促进位错滑移，来改善

韧性，达到降低韧脆转变温度的目的。然而，合金元

素影响韧脆转变行为的微观机制较复杂，需要开展

深入探究。

5.2 晶粒尺寸和位错调控

韧脆转变行为受到材料微观组织结构，包括材

料的晶粒尺寸、变形织构、位错密度、晶粒形态等的

调控。例如，不同晶粒尺寸的样品具有不同的韧脆

转变温度[89,90]。研究[89,90]发现，随着晶粒尺寸的减小，

韧脆转变温度也随之降低。而Hwang和Kim[91]通过

研究不同晶粒尺寸(59、80和 173 μm)高含N量奥氏

体钢的韧脆转变行为，发现随着晶粒尺寸的增加，韧

脆转变温度反而降低。以上研究表明晶粒尺寸对韧

脆转变的影响比较复杂，需要进行系统研究。

此外，不同于传统金属材料的“加工硬化”现象，

对 bcc金属进行预变形后，材料的韧性可以大幅度

提升，从而降低韧脆转变温度。Bonnekoh等[29]通过

冷轧工艺将金属 W 的韧脆转变温度从烧结态的

600℃降低至-65℃，Rupp等[92]通过三点弯曲实验研

究了轧制W性能的各向异性，结果表明，垂直于轧

制方向的断裂韧性较高。

bcc金属的“加工韧化”现象与显微结构的变化

密不可分[29,92~95]。预变形后不仅晶粒尺寸细化，而且

得到的层状组织晶界强度更高，对提升材料的断裂

韧性具有重要意义[29,34]。同时，预变形工艺使材料中

储存了大量的可动位错，这些位错可以很好地协调

金属材料的低温变形，降低韧脆转变温度[20,34]。但

是，在不同初始位错密度的Fe-3%Si单晶样品中，韧

脆转变行为并未表现出明显的差异，研究[96]表明，多

晶变形样品的韧脆转变温度大幅度下降主要是由于

晶粒尺寸等因素的变化所致，而不是位错密度的

变化。

虽然大量研究报道了预变形可以降低金属的韧

脆转变温度[20,93~97]，但是预变形工艺改变了材料多个

组织结构参量，如晶粒尺寸、晶粒形貌、织构和位错
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密度等，都会影响韧脆转变温度。如何实现单一变

量对金属韧脆转变行为的调控还需进一步研究。

5.3 第二相颗粒调控

为了降低韧脆转变温度，提高材料的塑韧性，常

常采用加入TiC、ZrC、TaC和稀土氧化物Y2O3、La2O3

等第二相颗粒的方法实现强韧化的目标[98~103]。Tan

等[104]在W中加入1%TaC (质量分数)，对比其与纯W

在热冲击中的变形特点，发现纯W表面存在明显网

状裂纹，而加入TaC的复合材料表面无明显裂纹，认

为第二相颗粒可以实现W的韧化。研究认为，第二

相颗粒的韧化机制主要有以下几个方面：(1) 在材料

烧结过程中，第二相颗粒可以阻碍晶粒长大，达到细

化晶粒的目的[98]；(2) 在基体内弥散分布的第二相不

仅可以作为位错源发射位错，而且可以通过拖拽将

位错固定在晶粒内部，提高晶粒的变形能力[104]；(3) 

分布在晶界上的第二相可以钉扎晶界，阻碍晶界的

滑动，实现材料的强韧化[105]。

5.4 纳米氦泡调控

Ding等[106]研究发现，在亚微米尺寸的Cu中，通

过离子注入引入的纳米氦泡可以显著增加Cu的室

温变形能力，特别是与塑性不稳定的纯Cu相比，含

有纳米氦泡的样品在室温变形过程中表现出更好的

强韧性。通过进一步表征发现，纳米氦泡不仅可以

作为剪切变形的障碍，而且可以作为位错源，减少位

错的平均自由程，从而增加了材料的塑性和变形稳

定性。通过原位力学实验，在氦离子注入的金属W

和Nb中也观察到了氦泡作为位错源发射位错的现

象[107,108]。这种通过引入氦泡作为位错源来提高材料

韧性的方法为调控金属材料的韧脆转变行为提供了

新的思路。

6 总结与展望

总体来说，金属材料的韧脆转变现象从发现至

今已经有近200年的历史。随着研究人员的不断探

索，逐渐揭开韧脆转变的神秘面纱。随着位错理论

的提出，研究人员对韧脆转变机理的认识不断深入，

逐渐形成了位错形核主导韧脆转变和位错运动主导

韧脆转变的 2大学派，2种机制长期争议，难以形成

定论。基于全新的研究方法和思路，近期研究人员

提出了螺/刃位错相对运动速率控制韧脆转变行为

的新理论。该理论将位错形核和位错运动的2种机

制完美地统一起来，提出螺/刃位错的相对运动能力

决定位错源的效率，从而影响金属材料的变形能力。

只有达到特定的位错源效率，金属材料才能实现良

好韧性变形。研究人员在探索金属材料的韧脆转变

机理的同时，也不断发展出调控韧脆转变行为的一

些方法。虽然有些方法可以显著降低韧脆转变温

度，但是其微观作用机理仍需阐明。金属材料的强

韧脆化机理研究，既面向世界学术前沿，又面向国家

重大需求，实现金属材料韧脆转变行为的精准调控

是科学家追求的一个目标。

未来关于金属材料韧脆转变行为的研究应当注

重以下方面。

首先需要深入理解 bcc 金属螺位错的核心结

构，现有的结论基本是通过模拟计算得到，虽然有研

究通过球差电镜观察到螺位错结构[109,110]，但仍需进

一步研究。第Ⅴ副族金属(V、Nb、Ta)和第Ⅵ副族金

属(Cr、Mo、W)虽然同为 bcc金属，但是韧脆转变温

度相差较大，第Ⅴ副族金属往往比第Ⅵ副族金属韧

脆转变温度低很多，科研人员将此归因于不同的螺

位错核心结构，然而为什么都是非平面核心结构，它

们的韧脆转变行为却有如此大的差异？是否可以通

过某种方法调整螺位错核心结构？在这方面仍有很

多问题值得继续深入研究与讨论。因此，深入理解

bcc金属中螺位错的结构和滑移特性是有效阐明金

属韧脆转变行为的关键之一。此外，韧脆转变涉及

到大量位错的协同运动，如何描述位错群与韧脆转

变行为之间的关系也是未来的努力方向。

其次，影响韧脆转变温度的因素有很多，包括纯

度、杂质元素、合金元素、析出相、晶界、预存位错密

度、织构、应变速率、表面质量等。虽然研究人员对

这些因素影响韧脆转变的现象提出了相应解释，但

是缺少一个统一的、全面的机制将这些变量都包容

进去。因此，需要先对单一因素影响下的韧脆转变

行为进行系统的研究，然后对多变量组合再展开深

入分析，构建一个系统的、完整的韧脆转变物理图

像。早期，我国研究人员通过数学拟合的方法，在铁

素体不锈钢中提出了韧脆转变的数学模型。该模型

不仅提供了一种定量分析的数学方法，而且综合考

虑了外部形状、试样条件等宏观因素的影响[111,112]。

近期，Zhang等[113]基于位错源效率控制位错增殖的

思路，提出一种理论模型。该模型从微观角度分析

了位错行为对韧脆转变的决定性作用，并且定量预

测了晶粒尺寸、初始位错密度、位错源数量变化对韧

脆转变温度的影响。然而，如何实现宏观和微观的

联动，提出有效的理论，构建一个系统的、完整的韧

脆转变物理图像仍需进一步研究。此外，如何预测

金属材料在特定工况工作条件下的韧脆转变行为仍

面临巨大的挑战。

最后，应该探究有效降低韧脆转变温度的新方
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法。研究韧脆转变机制的目的就是为了可以有效地

降低韧脆转变温度，让bcc金属发挥其优点，得到更

广泛的应用。探究降低韧脆转变温度的方法十分重

要，开发多种有效且工艺成本低廉的降低韧脆转变

温度的方法是未来的重中之重。
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