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摘　要：回顾了２０世纪７０年代表面形变的研究成果，并和２１世纪表面形变纳米化作比较。结构方面，上

世纪所提的位错胞可以在电镜下直接观察到，而且由动态回复试验得到旁证。２１世纪表面纳米化的晶粒碎

化，小角晶界变成大角晶界则未见直接的实验结果，也无充分理论依据。此外，２０世纪注重定量分析的结构

参数是位错胞间错角，２１世纪表面纳米化则强调细化的尺度，用谢乐公式计算出晶粒大小及其分布。但位错

胞不是晶粒，不能简单套用谢乐公式，文中详述了其理论依据。性能方面，形变强化以牺牲塑性为代价。２０

世纪将磨损和切削形成的纳米尺度白亮层视作损伤，２１世纪的表面纳米化不是用性能优化作导向，而是以纳

米化为目标，也即趋向白亮层的损伤程度，显然有悖材料学常理。工程应用方面，２０世纪喷丸参数选择已有

定量的规范和标准。２１世纪为达到纳米化，喷丸必须超高强度，导致塑性大幅下降，粗糙度急剧提高，旋转弯

曲疲劳试验表明，过喷使疲劳强度明显下降。即使对抗磨而言，强变形也只是在有限条件下起作用。至于形

变后易于氮化的说法，上世纪初就发现在含氮环境中的磨损件易生成氮化物。实践表明，并非一个利于扩散

的因素就可以认定工艺全过程具有可行性。强喷丸缺陷易于在氮化中扩大而萌生裂纹，应用效果存疑。
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０　引　言

　　２１世纪始，国内表面形变纳米化研究形成热

点［１２］。认为超声喷丸或摩擦研磨形成的表面纳米

化，可提高表面强度，改善零部件性能，特别对抗磨

损有益。因为是在本土提出的，故受到广泛关注和

好评，也成为获得项目和发表论文的重要源泉。

表面形变纳米化这一名称虽带有时代色彩，

与之密切相关的摩擦磨损却是人类最初接触到

的载荷形式，远早于拉压弯扭。摩擦磨损后表面

形变层结构以及发生的性能变化属于早期命题，

２０世纪已进行大量研究。当前发表的表面纳米

化论文中鲜有提及前人摩擦学领域的研究成果，

给人的印象似乎是创新性地通过表面形变获得

纳米化。

如果将表面形变纳米化看成当年纳米热中

的一项游戏，限于实验室范围，尚无需置评。但

近年来此风已波及工程界，对使用者起误导作

用，如有客户委托喷丸的标准竟然是“表面达到

纳米化”。

喷丸已有近百年历史，多年积累已建立起工

艺规范和行业标准。为达到纳米化，喷丸强度需

大大高于长期研究设定的优化值。如何看待表

面形变纳米化，是否需要改变传统观念成为喷丸

界面临的挑战。

继承基础上的创新，可取得事半功倍的效

果，反之，则易陷入无知者无畏之綿境。受喷丸

界同仁委托，文中就表面形变纳米化进行分析，

在历史陈迹中溯源，用２０世纪的研究成果和

２１世纪的表面形变纳米化论述作比较，辨明事实

真相，特别是使工程界在应用表面形变纳米化时

有全面了解，并作正确选择。

表面纳米化研究涉及不同材料及各种应用。

为阐明基本规律，选择最简单的工程材料，讨论

其基本组织结构，尽量不涉及成分和相的变化及

层错影响等，并以力学性能为主进行讨论。此

外，表面形变必然引入残余应力变化，由于残余

应力对零件性能往往起决定性作用，２０世纪已进

行充分研究，文中主要评论形变纳米化所强调的

组织结构以及相关的性能及应用问题。

１　表面形变层的强化与损伤相伴

１．１　形变层可追溯到白亮层

常规喷丸强度已可以使组织细化，纳米化则

强调形变的高强度，无论喷丸或研磨，其细化程

度必须达到纳米级。历史上研究表面形变结构源

于摩擦磨损表面，强磨损时出现白亮层，结构尺度

为０．１～１μｍ，当时测定技术受限，但０．１μｍ已在

纳米范畴，故纳米化层和白亮层有相同生成条件

和特征。

１９０１年，Ｂｅｉｌｂｙ在Ｇｌａｓｇｏｗ演讲时提出钢铁

磨损后出现搪瓷态类似于非晶的表层，他经过分

析认为此层仍由晶粒组成，可能由于晶粒像鳞片

状，因而像粘稠液体那样覆盖在材料表面，将之

命名为Ｂｅｉｌｂｙ层，就像早年常以发现者命名事物

或现象，如牛顿环，瑞利波等。演讲稿收集在

Ｂｒｉｔ．Ａｓｓｏｃ．Ｒｅｐ．（１９０１）６０４中。后来以论文

发表在Ｐｒｏｃ．Ｒｏｙ．Ｓｅｒ．Ａ７２（１９０３）２１８。１９８８

年俄罗斯科学家 Ａ．Ｄ．Ｖｌａｓｏｖ在 ＣｒｙｓｔａｌＲｅ

ｓｅａｒｃｈＴｅｃｈｎｏｌｏｇｙ发表 “ＢｅｉｌｂｙＬａｙｅｒｓｏｎＣｒｙｓ

ｔａｌＳｕｒｆａｃｅｓ”（晶体表面的Ｂｅｉｌｂｙ层），可见Ｂｅｉｌ

ｂｙ层在历史上有一定知名度。

白亮层这个名称是在稍后研究冷拉钢丝时

提出的，当时就发现白亮层会使钢丝在拉拔或使

用过程中变脆而断裂。相继，其他强磨损件如挖

掘机齿尖，钢轨表面均发现有白亮层。约在相同

时期，切削表面也观察到白亮层，文［３］就列出

２０世纪４０年代起切削白亮层的数十例报告。白

亮层是在钢中首先发现的，多用淬火解释其高硬

度，认为微突点接触或切削的瞬间高温被冷基体

快速冷却生成马氏体。后发现非铁金属如黄铜

也有白亮层，甚至水中摩擦都有白亮层，因而认

定结构细化是更为普遍的原因。

２



　第５期 何家文：追溯历史评表面形变纳米化

１．２　白亮层代表损伤

摩擦磨损面上的白亮层是作为表面损伤出

现的，但不是所有摩擦面都有白亮层，只有变形

量大或摩擦磨损时间足够长，才会逐渐生成白亮

层。这和喷丸一样，常规喷丸的变形层未必细化

到纳米程度，只有超高强度喷丸或高覆盖率时才

出现白亮层，喷丸界称之为“过喷”。

长期磨损后逐渐生成白亮层的典型例子是

钢轨，文献［４］报导运货吨位相差１０倍的钢轨表

面，５千万吨时尚未出现白亮层，达到５亿吨才出

现白亮层如图１。磨损面出现白亮层后离开裂报

废不远，因而白亮层通常看成损伤积累达到一定

程度的标志。

图１　运行后钢轨表面组织形貌
［４］

Ｆｉｇ．１　Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｏｆｒａｉｌｓｕｒｆａｃｅａｆｔｅｒｓｅｒｖｉｃｅ
［４］

切削时不合理的切削或磨削参数也易出现

白亮层，此时往往伴随有硬度或Ｘ线衍射峰半高

宽低谷。图２为切削表层的硬度分布，一般切削

参数时，硬度呈单调变化，强切削时出现白亮层，

硬度有低谷［５］。

图２　切削表面有无白亮层硬度分布
［５］

Ｆｉｇ．２　Ｈａｒｄｎｅｓｓｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎｏｆｃｕｔｔｉｎｇｓｕｒｆａｃｅｗｉｔｈａｎｄ

ｗｉｔｈｏｕｔｗｈｉｔｅｌａｙｅｒ
［５］

这点和喷丸也很相像，常规喷丸的硬度或半

高宽自表面呈单调下降，强喷丸的硬度或半高宽

在一定深度处出现低谷。切削如果出现白亮层，

表明加工影响层已严重脆化，必然降低零件的服

役寿命。Ｍ．Ｆｉｅｌｄ在２０世纪７０年代首先用表

面完整性概念来描述切削加工过程中的表面性

能变化。白亮层是表面瑕疵，在完整性中属于负

面因素。美籍华人郭跃彬在切削变形层对不同

性能影响方面做了系列工作，发表的切削和磨削

有无白亮层对接触疲劳的影响如图３
［６］。研究切

削变形层时也注意到，适当调整切削参数也可能

获得有益效果，图４是不同切削条件对钛合金疲

劳极限影响［７］。大多数强切削都使疲劳强度降

低，只有强铣削可以提高疲劳强度，这是由于强

铣削对表面挤压，产生较高残余压应力的缘故。

当然，疲劳强度的升降和具体的切削参数有关，

图４只是作为一例说明加工业通过完整性评价

零件的服役性能。

１．３　强化和损伤，事物的两面

形变硬化是金属材料的特色。形变使屈服

强度提高，塑性下降，即强度提高是以牺牲塑性

为代价，两者存在此消彼长关系。早年就在拉拔

钢丝的实践中认识了强度和塑性互相转换的规

律。图５是实测的强力喷丸３０和１８０ｍｉｎ表层

材料的应力应变曲线［８］。如果喷丸强度进一步

增加，或喷丸时间再增长，图５的屈服强度将提

３
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图３　切削 ＨＴ，磨削Ｇ，无Ｆ和有 ＷＬ白亮层的接触疲

劳寿命［６］

Ｆｉｇ．３　ＣｏｎｔａｃｔｆａｔｉｇｕｅｌｉｆｅｆｏｒＨＴ ｃｕｔｔｉｎｇ，Ｇ ｇｒｉｎｄ

ｉｎｇ，Ｆｆｒｅｅｏｆｗｈｉｔｅｌａｙｅｒ，ＷＬ ｗｉｔｈｗｈｉｔｅｌａｙｅｒ
［６］

图４　柔性（Ｇｅｎｔｌｅ）切削和强（Ａｂｕｓｉｖｅ）切削对疲劳极限

影响［７］

Ｆｉｇ．４　Ｅｆｆｅｃｔｏｆｇｅｎｔｌｅａｎｄａｂｕｓｉｖｅｍａｃｈｉｎｉｎｇｏｎｆａｔｉｇｕｅ

ｌｉｍｉｔ
［７］

高到断裂强度值，就完全没有塑性，即所谓塑性

耗竭，表现出玻璃一样的脆性，故过高强度或高

覆盖率喷丸因塑性耗竭往往使表面出现微裂纹。

强度和塑性，强化和损伤是一件事物的两个

方面，获得强化就需承受自身损伤。如果强化可

以提高零件寿命，损伤又没有负面影响时，强化

是有利的，但这种情况在实际应用中并不多见。

一般承载件除强度外，常要求一定量的塑性，即

所谓强塑韧合理配合。像玻璃那样完全没有塑

性，难以作为承载材料。形变纳米化层很薄，有

塑性的心部支撑，表现的脆性不至于像玻璃那样

直观，但表层脆性，常常是表面萌生裂纹的原因。

图５　强喷丸３０ｍｉｎ，１８０ｍｉｎ和原始材料的应力应变

关系［８］

Ｆｉｇ．５　Ｓｔｒｅｓｓ ｓｔｒａｉｎｃｕｒｖｅｏｆｏｒｉｇｉｎａｌ，ｓｅｖｅｒｅｐｅｅｎｉｎｇ

ｆｏｒ３０ｍｉｎａｎｄｓｅｖｅｒｅｐｅｅｎｉｎｇｆｏｒ１８０ｍｉｎ
［８］

２　表面形变层结构是位错胞

２．１　纳米化是位错胞大小

文［２］对纳米化结构的描述是“表面机械研

磨样品的晶粒碎化是通过塑性变形实现的，这与

金属粉末在机械研磨过程中发生的晶粒碎化相

似。”。文［９］解释碎化“是在位错，孪晶等不同的

基本变形方式下逐渐在大尺寸晶粒内引入小角

晶界，小角晶界发展成大角晶界，从而细化成小

晶粒的反复过程”。２０世纪７０年代是摩擦磨损

研究的鼎盛期，讨论形变层结构的文章很多，清

晰的位错胞照片图６就是在此时发表的
［１０］。孙

家枢１９９２年编著的“金属的磨损”详细地介绍了

此阶段的成果［１１］，白亮层可以简明地表述成：由

胞状组织构成，其尺度在０．１～１μｍ，胞的边缘是

缠结位错组成的墙，胞内含很少位错。书中用示

意图表示形变层宏观结构如图７。

比较纳米化和白亮层结构形成的原理描述

是不同的。前者认为纳米化是碎化过程，再由小

角晶界发展成大角晶界。后者则认为白亮层中

的小单元是由密集位错重新排布成位错胞而生

成的，和原始晶粒关系不大。显然，碎化和生成

两种表述截然不同。

表面晶粒碎化和粉末碎化有所不同。球磨

时金属粉末的碎化是先塑性变形成鳞片，由于周

边无拘束，鳞片断裂成小颗粒。但在固体表面存

在约束，冲击下晶粒受到的是三向压应力，此状

态下鳞片断成小颗粒的推断，未见试验证实。如

４
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图６　镍表面的位错胞
［１０］

Ｆｉｇ．６　ＤｉｓｌｏｃａｔｉｏｎｃｅｌｌｓｏｎＮｉｓｕｒｆａｃｅ
［１０］

果真有鳞片似的断裂，必将伴随有裂纹。

位错胞的形成，国外很早就有报道。国内的

文［１２］用反复冲击观察退火中碳钢变形结构，这

种冲击相当于单丸喷丸，增加周次即提高喷丸覆

盖率。冲击初始阶段位错密度逐渐增加，到一定

程度后，位错组态发生改变，逐渐形成位错胞如

图８。此时位错胞的边界由位错阵列组成墙，内

部位错逐渐减少，符合７０年代的描述。

图７　《金属的磨损》书中形变层结构示意
［１１］

Ｆｉｇ．７　Ｓｕｒｆａｃｅｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎｌａｙｅｒｓｉｎｔｈｅｂｏｏｋｏｆ“Ｗｅａｒ

ｏｆＭｅｔａｌｓ”
［１１］

从位错形成的不同组态看，位错易动性是关

键因素。从位错数量增多的增殖到形成位错胞、

周边建立起位错墙，再到胞内位错逐渐移至外

缘，都由于其易动性。有人将位错胞称之谓晶块

或亚晶粒（ｓｕｂｇｒａｉｎ），但２０世纪摩擦磨损研究者

主要用胞（ｃｅｌｌ），就是强调胞和晶粒在边界可动

性上的区别。常规意义的晶粒由晶界包围，无

序态的晶界移动难，通常只有生核成长的再结

晶过程才使晶界移动。也就是说，没有热激活

的长程扩散，无论晶粒大小，小角晶界都难以变

成大角晶界。

图８　中碳钢位错胞形成
［１２］

Ｆｉｇ．８　Ｄｅｖｅｌｏｐｏｆｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎｃｅｌｌｓｗｉｔｈｉｍｐａｃｔｔｉｍｅｓ
［１２］

２．２　位错胞间小位向错角

用碎化解释纳米化所说的小角晶界实际上是

２０世纪所描述的位错胞间错角。Ｒｉｇｎｅｙ在８０年

代就测量了黄铜磨损面的位错胞间错角如图９
［１３］。

左为磨损转动１周，右为转１００周，线上的数字为

相邻位错胞间位向错角，相同的阴影线表示在同

一原始晶粒内。当时还没有电子束背反射衍射

ＥＢＳＤ技术，晶面取向只能用菊池线，分辨率有

限，但已可看出胞间位向错角很小。转动１周的

平均值为７°，１００周者为１０°。位错胞限制在原

始晶粒内，原始晶粒仍保持大角晶界，和小角晶

界的区分十分明显。经多年研究这点已成为共

识，近期发表文［１４］用示意图１０描述了形变引

入的亚结构存在于原始晶粒内。所以用亚结构

的概念而不是位错胞是因为形变结构内可能存

在孪晶，层错等在其他类型材料中出现更为复杂

的变形机理。

９０年代发展的ＥＢＳＤ为分析形变层组织提

供了有力工具。文［１５］测定了３０４不锈钢两种

５
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变形程度沿深度分布的大角和小角晶界长度如

图１１。实线是大角晶界，虚线是５°～１５°的小角

晶界，红线表示强磨损，蓝线表示弱磨损。大角

晶界属于原始晶粒的晶界，两实线几乎重合表示

图９　环块磨损的位错胞间错角
［１３］

Ｆｉｇ．９　Ｄｉｓｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎａｎｇｌｅｓａｍｏｎｇｃｅｌｌｓｏｎａｗｏｒｎ

ｂｌｏｃｋｓｕｒｆａｃｅｆｏｒｔｕｒｎｉｎｇｓ
［１３］

图１０　粗线为原始晶界细线为形变引入的亚结构界
［１４］

Ｆｉｇ．１０　Ｃｏｒｓｅｌｉｎｅｏｒｉｇｉｎａｌｇｒａｉｎｂｏｕｎｄａｒｉｅｓ，ｆｉｎｅｌｉｎｅ

ｉｎｄｕｃｅｄｓｕｂｓｔｒｕｃｔｕｒｅｂｏｕｎｄａｒｉｅｓ
［１４］

ＬＡＧＢｌａｒｇｅａｎｇｌｅｇｒａｉｎｂｏｕｎｄａｒｉｅｓａｎｄＳＡＧＢｓｍａｌｌａｎ

ｇｌｅｇｒａｉｎｂｏｕｎｄａｒｉｅｓ

图１１　３０４不锈钢两种变形程度的大角晶界（ＬＡＧＢ）和

小角晶界（ＳＡＧＢ）长度
［１５］

Ｆｉｇ．１１　Ｌｅｎｇｔｈｏｆｇｒａｉｎｂｏｕｎｄａｒｉｅｓｏｆ３０４ｗｉｔｈｔｗｏ

ｋｉｎｄｓｏｆｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎｉｎｔｅｎｓｉｔｉｅｓ
［１５］

原始晶粒受摩擦磨损影响小，不同磨损强度下大

角晶界维持不变，近表面处大角晶界增长是因为

单向磨损，晶粒沿一个方向拉长所致。相反，小

角晶界在强磨损时比弱磨损明显加长，故表面形

变生成的位错胞以小角晶界为主。图９和１１比

较，虽然现代技术提供了更为精确的图像和数

值，但早期对于位错胞的基本描述：生成的位错

胞存在于晶粒内，以小位向错角为主，同时仍保

持原始的大角晶界晶粒是符合客观真实的。而

表面形变纳米化所描述的晶粒碎化，小角晶界发

展成大角晶界并无实验依据。

２．３　动态回复形成位错胞

形变层结构是在原始晶粒内生成位错胞，结

构发生细化。形变层的硬度高，残余应力高，处于

高能状态。细化的高能态在加热时应该比未变形

基体更容易回到稳定态，但试验结果却和预期不

同。文［１６］在淬火弹簧钢上强力钻孔，使孔边产生

形变层，变形的马氏体应该比淬火基体更不稳定，

在加热时易于回复、再结晶。图１２所示为不同温

度１ｈ回火后的显微组织，内部淬火基体发生明显

变化，形变层反而比基体更稳定。这是因为反复形

变自身就伴随有回复过程，而位错胞是在回复时形

成的，因而稳定性比基体的淬火马氏体更高。如果

按表面形变纳米化所述的晶粒碎化，小角晶界发展

成大角晶界，细化成小晶粒的反复过程。再结晶为

生核成长，晶界多，生核容易，形变层储能高，成长

快。此处的回复、再结晶就应该早于基体。

早期对于形变进行过程中可以产生回复的

解释是因为热驱动的缘故，反复摩擦使局部温度

升高，由热激活导致回复。但后来发现在绝热条

件下的低周疲劳也存在回复现象。图１３是钛合

金低周疲劳应变幅增加时位错胞变化，从ａ到ｄ

位错密度增加并逐渐形成位错胞的过程，和表面

变形层的发展十分相似［１７］。

无论摩擦磨损还是低周疲劳，都是反复塑性

变形引入位错，使位错密度升高，处于高能状态。

虽然降低熵和内能是自发趋势，但需克服位垒。

加热可以激活原子克服位垒，导致回复、再结晶。

反复变形也可以给原子动能，推动其越过位垒。

这种回复属于力驱动，也称之为动态回复。表面

反复冲击和低周疲劳的反复塑性变形相似，都提

供了位错移动的驱动力。有的异号位错相消，有

的结合成阵列，有的移动到边缘成为位错墙等，

６
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图１２　强钻孔，孔表面在左端，淬火弹簧钢不同温度回火１ｈ
［１６］

Ｆｉｇ．１２　Ｓｅｖｅｒｅｈｏｌｅｄｒｉｌｌｉｎｇｓｕｒｆａｃｅａｔｔｈｅｌｅｆｔｅｎｄｉｎａｑｕｅｎｃｈｅｄｓｐｒｉｎｇｓｔｅｅｌｔｈｅｎｔｅｍｐｅｒｅｄ１ｈｗｉｔｈｄｉｆｆｅｒｅｎｔｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｓ
［１６］

图１３　钛合金低周疲劳应变幅增加位错胞变化
［１７］

Ｆｉｇ．１３　ＤｉｓｌｏｃａｔｉｏｎｃｅｌｌｓｏｆＴｉａｌｌｏｙｉｎｌｏｗｃｙｃｌｅｆａｔｉｇｕｅｗｉｔｈｉｎｃｒｅａｓｉｎｇｓｔｒａｉｎａｍｐｌｉｔｕｄｅ
［１７］

这些都和位错的易动属性有关。而在室温下让

晶界移动就困难了。如果将形变结构看成为碎

化的晶粒，就不可能伴随有动态回复过程。有些

研究将动态回复再推广一步成为动态再结晶［１８］。

再结晶以生核成长为特征，如果反复变形维持在

室温状态，不加热，难以满足生核成长条件，因而

无法通过力驱动完成，只有热激活才能实现。

３　犡线谱型分析形变问题

３．１　区分晶粒大小和畸变的难处

２１世纪表面纳米化证明形变层晶粒达到纳

７
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米量级并给出分布值，是用 Ｘ线谱型分析谢乐

公式：

β＝λ／犇ｃｏｓθ

测定的β是衍射线宽度，λ是Ｘ线波长，Ｄ是

晶粒大小。按衍射原理，晶面散射波的矢量相加

形成衍射振幅如图１４。晶面散射波的振幅为

犳Ａ，相邻两晶面散射波的位相角差为αＡ，如果晶

体完整，晶面间距相等，散射振幅和位相角都相

同，矢量的和为 Ｆ′（ｈｋｌ）。当晶面数很多时，

Ｆ′（ｈｋｌ）可以转一圈回到零，就成为完整的相干散

射，在原点即布拉格角产生的衍射线不展宽。如果

晶面数量不够多，Ｆ′（ｈｋｌ）不能回到原点，即相干散

射不完整，在布拉格角的Δθ处不能完全相消，衍

射线变宽，此展宽值取决于相干散射区的大小。

另一方面，如果晶体有缺陷，晶面间距不等，散射

振幅ｆ和位相角α在缺陷处的值和其他值不相

等，Ｆ′（ｈｋｌ）也就不能回到原点，这种相干散射不

完整是由畸变造成的，称为畸变展宽。既是小晶

粒又有畸变，两者对展宽都起作用时，就需区分

各自贡献。１９５０年 Ｗａｒｒｅｎ和 Ａｖｅｒｂａｃｈ提出模

型并研究如何区分［１９］，后来这个命题成为Ｘ线衍

射中的热门，进行大量研究。但解决这个问题有

很大难度，不得已时甚至假定晶粒大小的展宽按

柯西函数分布，畸变展宽按高斯分布。这种假设

既无理论依据又难以用试验证明，但因为没有更

好办法，还是被广泛采用。我国制定的Ｘ线谱型

法区分晶块大小和畸变的国家标准就是采用这

样的假设，可见其难处及无奈。

图１４　衍射振幅矢量相加

Ｆｉｇ．１４　Ｄｉｆｆｒａｃｔｉｏｎａｍｐｌｉｔｕｄｅｂｙｔｈｅｓｕｍｏｆｓｃａｔｔｅｒｉｎｇ

ｖｅｃｔｏｒｓ

３．２　谢乐公式不能测定位错胞大小

现在看来，当年所提的区分方法，问题不在

如何计算，而是物理模型是否合理。因为位错是

在１９５４年发现的，在提出模型及区分方法时还

不知道位错。当时定义的畸变Δ犱／犱指晶面间距

的伸长或缩短，晶粒大小犇是指被无序晶界包围

的晶体。根本不可能考虑到位错造成的畸变，也

不可能设想由位错墙组成位错胞。后人试图将

位错作为畸变模式对展宽进行修正，引入布氏

矢量等参数，以处理刃位错和螺位错的不同形

态。但金属中的位错不像半导体那样以单个出

现而是组合成阵列。当位错阵列中刃，螺位错

的比例发生变化及不同配置时，就会有不同的

组态如图１５。期望在一个简单的钟罩型曲线中

区分出如此多的变量是不可能的。认识到这个

事实，Ｘ线谱型测定金属变形的畸变量就逐渐

淡出研究领域。

图１５　位错阵列呈不同组态

Ｆｉｇ．１５　Ｄｉｆｆｅｒｅｎｔｃｏｎｆｉｇｕｒａｔｉｏｎｓｏｆｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎａｒｒａｙ

就晶粒大小测定而言，陶瓷晶体应该是适用

对象，其晶粒被无序晶界包围，衍射晶粒和周边

完全没有相干条件，如果内部严格按周期排列，

无畸变展宽的因素，宽化即可归因于晶粒大小。

有研究就证明谢乐公式用在陶瓷粉末粒度测定

上和电镜结果比较符合。

金属的形变离不开位错，当相邻位错胞间的

错角小，且位向适当时，他们可能发生相干散射，

共同形成展宽的衍射峰。这时的宽化就不是一

个位错胞而有多个位错胞参与，用测得的宽化来

计算一个位错胞的大小必然有误。文［１２］用高

８
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分辨电镜给出中碳钢变形后的位错胞如图１６，其

中ｃ／ｅ，ｈ／ｄ，ｈ／ｆ，ｈ／ｇ之间错角约为６°。当ｈ的

（１１０）符合散射条件时，邻近的ｄ和ｇ的（１１０）也

可以参与，ｆ则因为有ｅ隔开，散射波矢量不连

续，和ｈ不相干。结果是Ｘ线将ｈ，ｄ，ｇ看成带

有两个６°错角的一个相干散射区，按这个区的大

小计算单个胞的尺度当然不对。

图１６　中碳钢形变层位错胞
［１２］

Ｆｉｇ．１６　Ｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎｃｅｌｌｓｏｆａｍｅｄｉｕｍｃａｒｂｏｎｓｔｅｅｌ
［１２］

此外，位错胞内部也可能存在各种缺陷，位

错虽然有移动到外缘的趋势，但和动态回复进行

程度有关，难以驱净到完全没有位错。文［２０］所

示图１７表明胞内可能存在一定位向错角，使振

幅或位相角偏离，造成相干散射不完整，衍射线

宽化。这种宽化是由于位错胞内不同部位间有

错角造成的，和无规畸变Δ犱／犱造成的宽化效应

不同，区分更难。换句话说，在评定晶粒大小的

宽化量中含有不同机理的畸变宽化，当然无法获

得唯一的晶粒大小数值了。

文［２１］用谢乐公式测定冷压和热压制备铁、

铝纳米粉末的晶粒大小，发现获得的数据不能自

洽，电镜表明在压制过程中，纳米粉末晶粒内引

入了位错如图１８。如果粉末在液氮中脆性碎化，

没有位错介入，则谢乐公式得出的晶粒大小是准

确的。纳米粉末间不可能相干，此试验证明晶粒

内部含有位错时，谢乐公式不能获得准确值。

如果可以对上述干扰因素进行定量分析，谱

型展宽法还有应用的可能。但实际上不清楚邻

近位错胞间有几个符合相干散射条件；不知道晶

粒内部的位错数量及错角；也无法确定上述因素

的分布概率及不完全相干到何种程度，再加上前

图１７　位错胞内位向错角
［２０］

Ｆｉｇ．１７　Ｄｉｓｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎｉｎｓｉｄｅｏｆｔｈｅｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎｃｅｌｌ
［２０］

图１８　热压Ｆｅ３％Ａｌ粉末晶粒内的位错
［２１］

Ｆｉｇ．１８　ＤｉｓｌｏｃａｔｉｏｎａｒｒａｙｉｎｔｈｅｈｏｔｐｒｅｓｓｅｄＦｅ ３％Ａｌ

ｐｏｗｄｅｒ
［２１］

面讨论的畸变展宽无法进行定量分析，所有这些

不确定因素导致的结论只能是：谱型分析谢乐公

式不能用于金属材料形变层结构大小的测定。

９
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３．３　测定方法讨论

２０世纪摩擦磨损形变层的研究注重于位错

胞错角的统计分布测定。９０年代开发的ＥＢＳＤ

方法可以测定方位角，也可以像金相法测晶粒度

一样得出位错胞大小。从工程领域看，压力加

工，金属轧制领域更注重形变结构参数的定量

值，不仅用于研究更重要的是制订具体工艺。这

些表面或整体塑性变形领域很少见用谢乐公式

计算形变结构大小的报道。

Ｘ线谱展宽法的优点是方便、快速。测定形

变层时，如果无需区分晶粒大小和畸变度，用半

高宽值作相互比较，还是可以提供强化状态信息

的。若限于条件需要对形变层用谢乐公式计算，

所得结果也只起相对比较作用，才有一定可信

度。有些不适合电镜分析的样品如球磨的粉末

试样，Ｘ线仍是有效的工具。分析陶瓷材料不存

在位错问题时，Ｘ线谱型法测定晶粒大小的谢乐

公式还是可用的。

４　表面纳米化适用性低

４．１　低载抗磨有可行性

硬度高，有利于抗磨，是一般共识，但磨损和

许多因素有关，简单地将纳米化或白亮层视作抗

磨可能误导。例如图３的有白亮层和无白亮层

钢轨作比较，如果说白亮层硬度高，因而抗磨，导

致的悖论是已经运货５亿吨者剩余寿命更长。

历史上白亮层是否抗磨也有争论，其原因和选择的

试验载荷有关。文［２２］用不同载荷对超声喷丸中

碳钢作销盘磨损试验，当载荷低于５０Ｎ时，摩擦系

数和磨损量均低于未喷丸，但载荷高于５０Ｎ，形变

层的磨损量反而大于未喷丸者，这显然与载荷提

高磨损机理改变，对表层的强度和塑性的匹配有

不同要求所致。

超声喷丸或高强度喷丸产生纳米化的同时

也使粗糙度提高。有试验强调粗糙度对抗磨的

好处，表面保留的润滑剂多，有利于减少摩擦磨

损。这个说法与强化提高抗磨性无关，只是其他

因素起作用的结果，如果是干摩擦，结果就会反

过来。其他因素中影响最明显是冲击，文［２３］用

切削形成白亮层作冲击磨损试验，结果显示，由

于塑性耗竭，冲击载荷下易开裂，此时白亮层抗

磨性极差。

实际应用中表面形变强化提高抗磨性的典

型零件是滚动轴承。常用的强化方法是滚压，以

便于控制载荷。基本概念是在高载进行短时滚

压强化后，在低载长期服役。强化时需要掌握

度，不能造成损伤，如果追求纳米化或出现白亮

层，其结果就如图３。在设定强化滚压的载荷时，

Ｘ线半高宽可作为无损检测指标，具体数值根据

生产经验制定。

４．２　过喷使疲劳性能下降

工程实践中，要求喷丸的零件多是为了提高

弯曲疲劳强度，有人强调高强度喷丸不仅提高表

层强度，还可以增加残余压应力深度，两者均可

提高疲劳强度。此文讨论的是结构强化对疲劳

的影响，故必须对不同因素的作用作具体分析。

２０世纪喷丸对疲劳强度影响的研究已经明

确残余应力和表层强度两个因素对疲劳的作用

不同。残余压应力是正应力，作用在断裂面，可

以降低裂纹的有效应力强度因子，减缓其扩展速

度。而强度提高后，塑性降低，断裂韧性下降，反

而对阻止裂纹扩展不利。裂纹萌生则和切应力

有关，提高强度可以抗切应力，减缓裂纹萌生。

残余压应力作为正应力和切应力方向不同，对萌

生不起作用。

喷丸实践中，要求提高疲劳强度者，主要是

结构件，大多数结构件在弯曲疲劳载荷下应用，

裂纹扩展期占寿命的主要部分，萌生期则很短，

因而残余压应力起决定性作用。

强度比残余应力更重要的特例是卷簧，为提

高性能重量比，卷簧从材料，热处理到表面强化

都力求提高强度，其屈服强度和强度极限的比值

即所谓屈强比高达９２％。文［２４］对卷簧强化和

失效作了全面分析，３种断裂形式中，两种为切

断，一种为正断。残余应力只在正断时起作用，

强化则对３种断裂方式都有作用。按理这应该

是纳米化最能发挥作用的零件，但强度越高对表

面粗糙度要求也越高，即使常规喷丸，表面缺陷

也易导致失效。因而常用的工艺是两次喷丸，先

用半高宽控制喷丸强度，获得最佳残余应力分布

和提高表面强度的同时不使粗糙度过高，以便于

通过低强度小丸粒再喷丸将粗糙度降低到允许

范围。以牺牲塑性换取强度达到极致的卷簧尚

且未用纳米化作标准，其他零件更难以应用。

承受疲劳的零部件对粗糙度要求是因为表

面粗糙相当于存在缺口效应，由光滑疲劳变成缺

０１
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口疲劳，使局部工作应力提高，寿命下降。文［２５］

用不同直径丸粒和喷射速度喷在铝合金板上的

粗糙度换算成应力集中系数，结果如图１９。

图１９　不同丸粒，速度喷丸对铝合金板形成的应力集中

系数［２５］

Ｆｉｇ．１９　ＳｔｒｅｓｓｃｏｎｃｅｎｔｒａｔｉｏｎｆａｃｔｏｒｏｆａｎＡｌａｌｌｏｙｐｌａｔｅ

ｗｉｔｈｄｉｆｆｅｒｅｎｔｓｉｚｅｓａｎｄｓｐｅｅｄｓｏｆｐｅｅｎｉｎｇｓｈｏｔｓ
［２５］

２０世纪对喷丸工艺和疲劳强度关系已经做

了大量研究，现今提出高能喷丸或提高覆盖率，

是否要对以往的喷丸参数予以更改，是应用者关

心的问题。文［２６］对不同 Ａｌｍｅｎ强度及覆盖率

试样用旋转弯曲疲劳方法进行比较。疲劳试验

方法有很多如３点弯曲等，但旋转弯曲是公认考

核工艺的最佳方法，虽然费时却很少受设备及人

为因素影响，故旋转弯曲疲劳的试验数据比较客

观 公 正。 试 验 选 最 常 用 的 ４０ＣｒＮｉＭｏ 即

ＳＡＥ４３４０中碳结构钢，淬火回火后以不同Ａｌｍｅｎ

强度喷丸，８，１０，１６，２１Ａ。疲劳试验载荷取

５０％拉伸强度，比较其持久值。

图２０示出１０Ａ寿命最长。１０Ａ是传统的

优化值，喷丸强度过低或过高均使寿命下降。

图２１是相同喷丸强度不同覆盖率０％，８０％，

１００％，２００％试验，覆盖率为２００％时，因粗糙度

图２０　不同Ａｌｍｅｎ强度喷丸疲劳寿命
［２６］

Ｆｉｇ．２０　ＦａｔｉｇｕｅｌｉｖｅｓｏｆｄｉｆｆｅｒｅｎｔＡｌｍｅｎｉｎｔｅｎｓｉｔｉｅｓ
［２６］

增加，疲劳寿命下降。试验中注意到不同覆盖率

时，用平均值测定的粗糙度 犚ａ相差不大，如

１００％为２．４μｍ，２００％时仅增加为２．５μｍ。但

如果用最大值犚ｚ测定，两者相差很大，如图２２。

图２１　不同喷丸覆盖率疲劳寿命
［２６］

Ｆｉｇ．２１　Ｆａｔｉｇｕｅｌｉｖｅｓｏｆｄｉｆｆｅｒｅｎｔｐｅｅｎｉｎｇｃｏｖｅｒａｇｅｓ
［２６］

图２２　喷丸覆盖率的粗糙度不同度量值
［２６］

Ｆｉｇ．２２ 　 Ｒｏｕｇｈｎｅｓｓ ｗｉｔｈ ｐｅｅｎｉｎｇ ｃｏｖｅｒａｇｅ ｂｙ

ｄｉｆｆｅｒｅｎｔｍｅａｓｕｒｅｍｅｎｔｓ
［２６］

粗糙度提高可以用再加工补救。图２３是在

２１Ａ强喷丸的表面以８Ａ，５Ａ强度再喷及用电

解抛光或磨削降低粗糙度，只有经过再加工，疲
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劳寿命有所提高后，才和正常喷丸强度相似。为

此增加工艺程序及成本，并不可取。不同作者对

４０ＣｒＮｉＭｏ钢作了类似研究
［２７］，及铸铁强喷丸后

进行旋转弯曲疲劳试验［２８］，均得出相同结论，即

强喷丸要求后续低强度喷丸或抛光、磨削予以弥

补，以减小表面粗糙度对于疲劳寿命的影响。

ＣＷ—ｃｕｔｗｉｒｅｐｅｅｎｉｎｇ；ＡＧＢ—ｇｌａｓｓｂｅａｄｓｂｌａｓｔｉｎｇ；

ＥＰ—ｅｌｅｃｔｒｏ ｐｏｌｉｓｈｉｎｇ；ＭＧ—ｍａｃｈｉｎｅｇｒｉｎｄｉｎｇ

图２３　强喷丸后附加处理的疲劳寿命
［２６］

Ｆｉｇ．２３　Ｆａｔｉｇｕｅｌｉｖｅｓｏｆｓｅｖｅｒｅｓｈｏｔｐｅｅｎｉｎｇｗｉｔｈａｄｄｉ

ｔｉｏｎａｌｔｒｅａｔｍｅｎｔｓ
［２６］

４．３　细化有利于扩散却未必能实用

组织细化有利于扩散，是由于晶界扩散系数

高于晶内，属于金属学基本知识。实际应用的例

子是耐热器件或热辐射管喷丸，服役过程中Ｃｒ

原子易于通过细化结构向表面扩散富集，表面形

成一层致密的氧化铬，提高了寿命［２９］。百年前，

认为枪内膛和活塞环边缘的白亮层和工作气氛

富氮有关，组织细化后有利氮的渗入，易于生成

氮化物。知道这些历史，超声喷丸后易于氮化可

以看成对早年发现的验证。

氮化、渗碳、高频淬火和喷丸、滚压相结合所

谓复合强化是上世纪大量研究的问题。当时就

发现理论上可以结合，但运用于实际却未必行得

通。在工艺过程中发现一个因素有利，未必这个

工艺就可以用于生产实际。图２４是强喷丸后氮

化的试验结果。氮化前或氮化后强喷丸的旋转

弯曲疲劳限和单纯氮化相同，也即强喷丸对疲劳

没有贡献［３０］。分析认为这是和强喷丸引起的粗

糙度提高或存在微裂纹，使强喷丸的正负效应相

互抵消的缘故。先喷丸易于产生缺陷，随后氮化

可能使缺陷扩大。先氮化则表面氮化层很脆，后

喷丸的强度太高容易萌生裂纹。也这就是说，两

种导致脆化的工艺叠加处理时，缺陷几率大为增

加。此外，氮化表面硬度高，降低粗糙度的抛光

ＡＲ—ｏｒｉｇｉｎａｌ，ＳＳＰ—ｓｅｖｅｒｅｓｈｏｔｐｅｅｎｉｎｇ，Ｎ—ｎｉｔｒｉｄｉｎｇ

图２４　强喷丸和氮化复合的疲劳限
［３０］

Ｆｉｇ．２４　Ｆａｔｉｇｕｅｌｉｍｉｔｏｆｓｅｖｅｒｅｓｈｏｔｐｅｅｎｅｄａｎｄｎｉｔｒｉｄｅｄ

或磨削难度增加，也是工程应用的实际问题。当

然如果某个要求耐磨的零件容易变形，必须低温

氮化，对表面粗糙度的要求又不高，强喷丸后再

氮化也是可选的方法，但这只是特例，不属于可

以普遍推广的工艺。

５　结　语

（１）表面形变层出现在诸多领域，用的术语

虽然不同如白亮层，完整性，强化层等，但具有共

同物理本质，且都有几十年发展历史，他山之石

应该互相借鉴。

（２）金属凝固，热处理等过程中的晶粒细化，

可以使强度和塑性都提高。但金属形变的细化结

构是位错胞，其间位向错角不大，不能像取向分布

均匀的晶粒那样，分散应力，均摊变形，故形变后强

度和塑性成此消彼长的关系。只有区分晶粒和位

错胞，才可分辨两种不同的强度和塑性间关系。

（３）谢乐公式不能用于测定金属材料形变层

位错胞大小，但简便易测的半高宽仍是判断形变

层强化程度的有效参数。

（４）喷丸影响性能的重要因素是残余应力，

表层强度及粗糙度。以往的研究成果表明残余

压应力常起主导作用且少有负面影响。高强度

喷丸虽可以提高表面强度，但随之而来的塑性降

低和粗糙度提高，往往使负面因素在实际应用中

起主导作用。
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