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静态超高压下氢的晶体结构实验研究

吉    诚，李    冰，杨文革，毛河光
（北京高压科学研究中心，北京　100094）

摘要：在极端条件下，固态氢会经历一系列相变，理论预测其在足够高的压力下会演变为金

属。由于金属氢被预测具有室温超导和超流等特性，其研究受到了学界的极大关注。然而，研

究金属氢存在巨大的技术挑战：一方面，达到氢金属化的压力条件极为苛刻，至今对冷压下是否

已制备出金属氢仍未达成共识；另一方面，超高压下氢的精确表征十分困难，特别是表征固态氢

晶体结构的技术手段更是严重滞后。晶体结构作为了解一种材料的最基本信息，对其认知的匮

乏阻碍了理解氢在高压下如何逐步演化为金属氢的过程。为此，着眼于超高压氢的晶体结构测

量，发展了一套先进同步辐射 X 射线衍射方法，在室温下将氢的晶体结构测量扩展至 254 GPa，

将相关压力记录提高了一倍。介绍了相关的技术突破，探讨了在超高压下对氢进行晶体结构测

量的方法以及存在的问题，以期为在更高压力条件下测量氢的结构信息做好铺垫。

关键词：氢；超高压；晶体结构；X 射线衍射

中图分类号：O521.3；O521.2                      文献标识码：A

1    氢晶体结构测量的重要性及研究历史

氢是宇宙中含量最丰富的元素，拥有最简单的电子结构。然而极端压力条件可使常温常压下绝缘

的氢经历一系列相变，最终可能演化为金属 [1]。由于氢的原子轻，金属氢一方面被预测为室温超导体

（德拜温度高，电声耦合强） [2]，另一方面又被预测为超流体（量子效应显著） [3]。为验证这些预测，高压

实验科学家付出了不懈努力以推高压力极限，不断逼近金属氢产生的实验条件。近年来，有一些报道

宣称获得了金属氢 [4–7]，但因实验细节 [8–12] 存在争议且未获得重复实验，因此并未得到普遍认可 [13–14]。

在提升压力极限的过程中，表征金刚石对顶砧（DAC）中高压氢的技术手段也在升级，使得微小的氢样

品可在 200 GPa以上压力下通过微聚焦拉曼光谱[5，15–24]、可见光吸收光谱[18，25]、红外吸收光谱[4，6，17，20，24， 26–28]、

电阻测量[5，7] 等方法进行检测。遗憾的是，这些方法虽然可以提供氢的分子振动及电子结构信息，但是

难以直接提供晶体结构信息。目前已经被公认，固体氢在 400 GPa 压力下至少存在 5 个物相 [22]。研究

氢在压力下晶体结构的演变，一方面对于理解氢的金属化过程至关重要，另一方面可以为理论计算中

如何处理量子效应以及多体效应等问题提供有力的参考。但由于氢的 X 射线散射能力是所有元素中

最弱的，想要通过 X 射线衍射方法直接测量高压氢的晶体结构绝非易事，而基于中子衍射的高压实验

又难以达到足够的压力，导致氢的晶体结构研究滞后。长期以来，只有氢的第Ⅰ相晶体结构被明确确

定为六方密堆积结构，而其他大多数高压相的晶体结构研究主要通过比对理论计算结果和光谱数据间

接进行。
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这里将对氢已知高压相的认识进行简要介

绍。图 1 展示了氢的高压相图中描述固体相的区

域 [5，22，29–30]，更高温度下发生的液-液相变可参见

文献 [31–34]。图 1中虚线表示相边界是在室温条

件下探测的，不同工作中的相边界温压条件存在

不一致性。氢的第Ⅰ相具有六方密堆积结构。氢

分子作为量子转子，其时间平均的电荷空间分布

为球形（而非哑铃形） [35]。在低温下，氢（氘）在

110 GPa[36]（28 GPa[37]）进入第Ⅱ相，氢分子由于压

力不断增强的四极-四极相互作用由自由转子转

变为“量子有序”，即分子的转动具有取向性。第

Ⅱ相的相变条件受自旋异构和同位素效应的影响

强烈 [35]，其他相则未明显表现出此现象。在低温

条件下继续将压力升高至 150 GPa 以上[15]，氢进入第Ⅲ相，分子停止转动进而成为“经典有序”。在室温

条件下加压，氢在 190 GPa 进入第Ⅲ相，并在 220 GPa 以上进入第Ⅳ相[18]。第Ⅳ相中出现两个独立的振

子，该特征与氢第Ⅰ、Ⅱ和Ⅲ相的振动光谱显著不同。继续升压，氢在 325 GPa（第Ⅴ相）[22] 再次经历相

变，其光谱特征类似第Ⅳ相，也展现出两个独立振子。在室温条件、200 GPa 以上氢展现出较密集的相

变，且光谱特征新颖，因此我们将实验目标条件确定为室温和 200 GPa 以上。在理论计算方面，早期晶

体结构分析主要是在立方密堆积结构的基础上研究氢分子取向有序造成的对称性变化 [38–42]。将基于

密度泛函的随机结构搜索应用于氢的晶体结构计算[43]，使氢不同相的晶体结构涌现了更多候选，并趋于收

敛 [44–46]。理论计算预测第Ⅳ相中存在类石墨烯的类原子层和双原子分子氢层 [44–45] 可解释两个振子的

现象。目前基于密度泛函得出的第Ⅲ相和第Ⅳ相结构模型的典型代表分别是 C2/c[43] 和 Pc[44]（或 Cc[45]）
模型。然而对高密度氢进行理论计算仍然存在挑战，特别是如何更好地处理量子效应和多体效应等问

题需近一步研究，譬如在密度泛函中的交换关联泛函[47–49]、路径积分分子动力学方法[50–51]、量子蒙特卡

罗法[52–54] 等方面，而最终理论方法的完善仍需要直接的晶体结构数据提供检验标准。

高压实验学家为推动固态氢晶体学的发展付出了不懈努力。美国华盛顿卡耐基研究院的

Hazen 等 [55] 最早对高压氢晶体结构进行测量。他们在接近氢固化的压力条件下（5.5 GPa[56]）利用

DAC 制成晶体质量很高且样品尺寸较大的氢单晶样品，利用这些样品，即使在氢原子 X 射线散射截面

非常小的情况下，也可通过实验室 X 射线单晶衍射仪获取氢的单晶 X 射线衍射数据 [55]。然而，进一步

升高压力会造成单晶破碎，导致 X 射线衍射信号迅速减弱，这就要求有更强的 X 射线源。毛河光等 [57]

在美国布鲁克海文国家实验室（BNL）的国家同步辐射光源（NSLS）搭建了可用来对 DAC 样品进行单

晶 X 射线衍射信号采集的实验装置（使用白光和能量色散点探测器）。通过运用亮度提高数个数量级

的 X 射线源，可在更高压力下测量氢的 X 射线衍射数据，最高压力可达到 26.5 GPa。然而，即使使用同

步辐射光源，在压力继续提升、晶粒破碎更加严重的情况下，之前的方法已无法延续。Loubeyre 等 [58]

利用氢和氦的固体不互融原理在氦环境中生长氢单晶，使得氢单晶在高达百万大气压的条件下仍然能

够保持足够大的晶体质量，从而利用毛河光等开发的单晶衍射方法在亮度更强的第三代同步辐射光源—
欧洲同步辐射光源（ESRF）测量氢的 X 射线衍射结构数据，最高可测压力达到 120 GPa。文献中记载的

这个于 1996 年创下的室温压力记录保持了逾 20 年。随着大型面探测器的发展和成熟，基于单色光和

面探测器的角散 X 射线衍射技术也被运用到氢的晶体结构研究中。Akahama 等 [59] 在 100 K 低温条件

下运用角散 X 射线衍射技术在日本 SPring-8 光源获得了氢的状态方程，最高压力达到 180 GPa。该小

组使用纯氢样品采集粉末衍射数据，得到十分微弱但仍可辨认的 X 射线衍射信号。近日，Loubeyre 等[4]

也报道了低温下 190 GPa 的 X 射线衍射数据，但该文献中没有介绍实验细节。然而，如欲在 200 GPa
以上测量氢的晶体结构，在获取压力和取得有效 X 射线衍射数据上的难度都显著增加，因此仍是一项
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图 1    氢的高压相图[5，22，29−30]

Fig. 1    Phase diagram of hydrogen[5，22,29−30]
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困难的任务。

固态氘的高压中子衍射实验虽在氢的晶体结构解析上具有独特优势，但其发展滞后于 X 射线衍射

实验。Goncharenko 等 [60] 运用中子衍射（38 GPa）结合同步辐射 X 射线衍射（60 GPa），在低温下对氘的

第Ⅱ相（X 射线衍射至 60 GPa）进行研究，发现了由氢分子取向的局部有序造成的对称破缺形成的非公

度结构，这是目前利用中子衍射技术研究氢的压力记录。相较于 X 射线衍射，中子衍射对于研究氢的

晶体结构有两个优势：一方面，氘的中子散射截面可观；另一方面，由于中子能够探测氘的原子核，对氘

分子内原子核的分布和取向敏感，有利于探测氢高压相中分子取向有序性的信息。但由于中子束难以

聚焦，而 DAC 样品获得高压的同时需要牺牲样品体积，因此在超高压下进行中子衍射仍然困难。近期

发展的新型大腔体 DAC 在散裂中子源上的应用，可将高压中子衍射的压力提高至近 100 GPa[61]，但距

离在 200 GPa 以上测量氢晶体结构仍然有相当大的差距，因此现阶段这个目标仍需要依靠 X 射线衍射

的方法来实现。

我们投入近 5 年时间系统研究了在超高压下利用同步辐射 X 射线衍射测量氢晶体结构的方法，在

室温条件下获得了高达 254 GPa 氢的 X 射线衍射数据[62]。在此工作中，我们研究了氢在等温（室温）压

缩时从第Ⅰ相进入第Ⅲ相及第Ⅳ相的晶体结构变化，发现氢在第Ⅲ相和第Ⅳ相仍然具有类六方密堆积

的晶体结构 [62]。考虑到晶胞 c/a 值以及拉曼光谱的显著变化并结合理论计算，我们提出氢很可能经历

了等结构拓扑电子相变[62]。对于早期工作中的科学发现[62] 本文将不再赘述，以下将着重介绍和探讨实

验工作的思路和方法。

2    超高压氢晶体结构测量实验面临的主要挑战

欲在 200 GPa 以上压力通过 X 射线衍射测量氢的晶体结构须克服两大挑战：一是获得适合进行

X射线衍射的超高压氢样品；二是对样品进行有效的 X射线衍射测量。

通过恰当的样品制备方法获得样品是第一步。众所周知，氢的分子尺寸很小，在高压下极易钻进

金刚石压砧表面的微裂纹，从而造成金刚石破裂，导致实验失败。因此，氢的超高压实验非常具有挑战

性，一个成功实验的代价往往是耗费数十对金刚石压砧。为了减少氢渗透对金刚石的损害，主要可考

虑 3 种解决方法：（1）利用低温条件降低氢的渗透性，然而，我们研究的目标物相是室温相，因此低温法

无法采纳。（2）在金刚石表面镀薄膜阻止氢的渗透，该方法在氢的电阻测量 [7] 和红外光谱测量 [6] 中被

报道过。然而，在 200 GPa 条件下，氢的样品厚度接近 1 µm，而镀层厚度通常在几十纳米，考虑到 X 射

线衍射强度和样品的电子数平方成正比，几十纳米厚的镀层也可能产生比氢信号更强的衍射信号，从

而对辨认氢的信号造成干扰，因此该法也未被采纳。（3）通过缩小样品尺寸降低氢与金刚石砧面的接

触面积，从而降低金刚石表面微裂纹暴露于氢的机会，该法主要用于拉曼光谱研究中。在拉曼光谱测

量时，包裹氢样品的金属封垫相当于一个小光圈，不会对拉曼背底造成显著影响，而在 X 射线衍射实验

中情况却截然不同，小样品周围的重金属封垫会产生强烈的 X射线衍射背景信号，如图 2（a）所示。图 2
中插图是样品的显微镜照片，红色虚线圈表示压砧的倒角面，绿色虚线圈内是氧化镁与环氧树脂的混

合物。图 2(a) 和图 2(b) 原始数据中蓝框内为金刚石的衍射峰。图 2(a) 中的衍射环均来自铼和氢化

铼。两个样品均使用 30 µm 以 8.5°倒角至 300 µm 的金刚石压砧。两组数据均使用半峰宽为 300 nm 的

聚焦光束，曝光时间均为 60 s。根据小样品避免渗透的原则，我们通过改进样品制备方法（复合垫片）

解决了这个问题，下文会对具体方法进行介绍。

在获得超高压样品的基础上，更加困难的是获取氢的 X 射线衍射信号。为了获取 200 GPa 以上压

力，使用砧面直径为 20～50 µm 的金刚石压砧，在 200 GPa 压力下样品体积为 0.02 pL 左右。超高压条

件会导致晶粒破碎严重，这对于 X 射线衍射测量无异于雪上加霜。虽然传统金属封垫造成的衍射背底

问题被复合垫片解决，但金刚石压砧康普顿散射造成的背底问题仍不可小觑，如图 3 所示，图中给出了

同样曝光时间条件下有金刚石对顶砧（总厚度 4.8 mm）和无金刚石对顶砧时的信号。经过探索，我们最

后利用纳米光束 X射线衍射和多通道准直器（MCC）等技术予以解决。
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3    关键实验技术探索

3.1    复合封垫技术

复合封垫技术完美解决了小样品金属封垫

X 射线衍射背底过强这一棘手问题，该问题也是

超高压下进行 X 射线衍射实验的普遍难题。制作

小尺寸样品是减少氢渗透得到超高压氢的一个关

键举措。使用复合封垫制作小样品一方面提高了

高压实验的成功率，另一方面为产生干净的 X 射

线衍射谱提供条件。使用复合封垫时，氢样品周

围近几十微米区域内没有重金属材料，取而代之

的是衍射能力较弱的立方氮化硼或氧化镁与环氧树脂混合物，这样的几何构造会让入射聚焦 X 射线束

的射线尾不直接轰击金属材料，从而使 X 射线衍射的背底变得干净。由此得到的氢样品在 200 GPa 以

上压力下的直径通常为 3～5 µm，仍然能够在 X 射线衍射实验中获得干净的背底，如图 2（b）所示。这

种复合封垫过去被应用于电输运测量中，插入复合材料的目的是使复合材料具有绝缘效果。此前，百

万大气压以上条件下用复合封垫封装氢的实验只被 Eremets 小组报道过 [7，63]，我们的实验结果表明，此

类复合封垫显著优化了超高压条件下 X 射线衍射数据的质量，为氢以及低原子序数材料的相关研究提

供了重要帮助。

3.2    氦环境下氢单晶的生长方法

我们探索了 Loubeyre 等[58] 提出的氦环境长氢单晶的方法，结果表明此法具有一定的可行性，但不

适用于室温条件下、200 GPa 以上压力氢的 X 射线衍射测量。在超高压条件下获得尺寸相对可观的氢

单晶，主要考虑两种方法：一种是 Loubeyre 等提出的氦环境中长氢单晶的方法（该样品下文简称为氦氢

样品）；第二种是在超高压下通过反复熔化和凝固获取重结晶的大块氢单晶，该方法虽相当于在低压下[56]

通过反复的加压、卸压（类似于降温升温）获取高质量的氢单晶，但要在百万大气压下通过加热获得大

块氢单晶样品并不容易。最近，Zha 等[23] 发表的氢的熔化曲线显示，在 100～300 GPa 之间，氢的熔点虽

从 790 K 下降至 600 K，但仍远高于室温。对于将室温下就极具渗透性的氢加热到 300°C 以上以获取氢

(a) (b)
Re

H2

50 μm

Re

H2

50 μm

Au

MgO

图 2    微小氢样品的 X射线衍射图： (a) Re封垫，直径 3 µm；(b)Re-MgO复合封垫，直径 6 µm

Fig. 2    XRD backgrounds from hydrogen DAC samples with Re gasket (a) and composite gasket with Re outskirt and
MgO insert (b), respectively（The diameters of hydrogen samples in (a) and (b) are 3 µm and 6 µm, respectively.）
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图 3    金刚石对顶砧产生的康普顿散射背底

Fig. 3    Compton scattering background from diamond anvils
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单晶，其制备难度远超出氦氢样品的制备方法，因此我们选择氦氢长氢法，在 200 GPa 以上的高压条件

下，使用 50 µm 的金刚石砧面在直径 15 µm 左右的腔体内于氦环境中长氢单晶样品。经过将氢体积分

数为 20% 的氢氦混合物加压至 5.7 GPa（压力稍高于纯氢结晶压力[56]），氢开始结晶，通过精准控制加热

和冷却，可在腔体中央长出一块高质量的氢单晶。通过 30余次实验制得 10个左右高质量样品，该样品

可在各自最终能够达到的最大压力范围内保持相对良好的晶体质量，用来进行氢单晶的 X 射线衍射实

验。利用波荡器插入件发出的高能单色 X 射线（20 ～37 keV）微米聚焦光束（典型尺寸为 6 µm × 7 µm）

结合面探测器（MarCCD165 或 Pilatus 1M）对样品沿 Ω 轴进行步进转动，采集单晶数据。通过使用

Boehler-Almax 设计的托块，在保证托块对金刚石侧向支撑的情况下，X 射线开角可以达到 40°（4θ）。实

验结果表明：1 s 曝光时间即可获取 158 GPa 下氢的 X 射线衍射数据 [64]。单从信号强度的角度衡量，该

方法前景乐观。然而，该方法仍旧面临两个难以逾越的障碍。首先，反复熔化凝固制成的氢单晶样品

往往在超高压下形成强烈的择优取向，使得六方密堆积晶胞 c 轴倾向于沿金刚石对顶砧的压缩轴方向

排布[64]，测量到的氢衍射峰均为来自 ab 面内的峰，无法反映 c 轴的参数。若要克服障碍，需要加大压机

的 X 射线开角。通过基于某样品实际数据的计算，开角需要扩大到 60°（4θ）。增大开角意味着 Boehler-
Almax 托块对金刚石支撑能力下降，可能会降低极限压力，因而未被采纳。其次，更大的问题在于氦氢

样品难以获得更高压力，主要受两个因素限制。一是，氦原子的尺寸小于氢分子，作为传压介质的氦可

能具备更强的渗透性，更易造成金刚石发生脆裂，导致实验失败。第二，由于长氢单晶的需要，样品腔

的尺寸不能过小（通常直径在 15 µm 以上），使得强渗透性的氦与金刚石的接触面积过大，进一步导致

压力难以提升。从欧洲同步辐射光源（ESRF）公开的实验报告中也可注意到 Loubeyre等在发表了 120 GPa
的数据之后，曾尝试在室温下将氦氢样品做到更高的压力，但没有报道过显著提高压力的案例，随后

Loubeyre 等转向在低温下进行此类实验（因低温利于减少渗透造成的金刚石失效）。在超高压下维持

可观尺寸氢单晶的努力受挫，促使我们调整思路，寻求测量破碎氢晶粒 X射线衍射信号的方法。

3.3    纳米聚焦光束 X 射线衍射

我们的实验证明利用纳米聚焦光束可有效测量超高压下亚微米氢晶粒的 X 射线衍射信号，该方法

与长氦氢样品的原理实质相同。氦氢方法的目标是维持一个尺寸和聚焦光斑（微米级光斑）匹配的结

晶程度较高的氢单晶，而纳米衍射的目标是将 X 射线光子聚焦到一个亚微米晶粒当中，从而最大化

X 射线衍射的信号强度。纳米衍射方法的优点是允许使用很小的纯氢样品，从而有利于达到更高的压

力。纳米光束衍射此前在对较高原子序数材料的高压研究中被成功运用[65–66]，我们发现它同样适用于

氢的超高压研究。

使用了两种光斑尺寸的纳米聚焦光束展开研究。在先进光子源的 34 IDE线站，利用半峰宽为 300 nm
的单色光 X 射线束（24 keV）对样品进行转角法单晶 X 射线衍射数据采集（与氦氢样品的数据采集方法

一致），得到了十分锐利的氢衍射峰。如图 4（a）所示，红色方框内为氢的衍射峰，上插图为红框内数据

的放大图，下插图为积分后的衍射峰。与氦氢样品的实验数据相比，利用纳米光束得到的数据中衍射

峰多为斑点状，且信号背景比（信背比）提高了数倍。同时，数据显示晶体的镶嵌度较低，在 232 GPa 进

行单晶数据采集时，摇摆曲线的半峰宽为 0.4°左右，相比之下 158 GPa 测量氦氢样品的摇摆曲线半峰宽

在 2°左右，如图 4（c）所示。进一步测量氢晶粒的尺寸，通过在与 X 射线垂直的二维平面中扫描样品并

追踪选定的衍射峰，可绘制衍射晶体在二维平面上的投影。如图 4(d)所示，在 160 GPa压力下扫描了数

十个晶粒，晶粒尺寸被确定为亚微米级且大于所使用的光斑尺寸（300 nm）。通过 300 nm 的 X 光束，准

确测量了氢在 254 GPa 的 X 射线衍射数据 [62]。目前，限制实验的主要因素是获取更高的压力（4.1 节中

将详细阐述）而非 X 射线衍射数据的质量。我们还试验了更小的纳米聚焦光斑，MAXIV 作为最新一代

的同步辐射光源（衍射极限环），其 NanoMax线站可提供半峰宽为 50 nm的聚焦单色 X射线束（20 keV）。

在 200 和 220 GPa 压力下的实验表明，50 nm 光斑能够略微提高数据的信号背景比，测量的数据反映出

更低的镶嵌度（摇摆曲线的半峰宽约为 0.2°，较 300 nm 光束降低了一半）。以上结果表明，当使用的光

束尺寸小于晶粒尺寸时，能够有效对氢样品进行 X 射线衍射测量。实验数据显示，在百万大气压以上，
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氢晶粒破碎为亚微米尺寸，但在 160 和 200 GPa 压力下的扫描数据显示晶粒并未随着压力升高发生进

一步显著破碎，因而纳米聚焦光束有望在更高压力下对氢进行 X 射线衍射测量。最近，Loubeyre 等 [4]

报道了利用红外吸收光谱在 425 GPa、100 K 条件下探测到可能的氢的金属化。根据第一性原理计算，

该变化为 C2/c-24 结构转变到金属化的 Cmca-12 结构。纳米光束 X 射线衍射有望直接检验该温度和压

力区间氢是否存在 Loubeyre等提出的一级结构相变。

目前，使用纳米光束进行的 X 射线衍射实验技术存在一个缺陷。由于光斑和晶粒尺寸都很小，难

以保证在转动样品进行数据采集的过程中 X 射线能够锁定其中一颗亚微米晶粒，使得采集到的数据为

在一定样品范围内来自不同晶粒的统计结果，这些数据对于填补氢在超高压下晶体结构数据的空白有

重要意义。若要进一步对氢的晶体结构模型进行精修，则需要对现有技术进行升级，例如提高样品转

台及平移台的精度和稳定性，提高棚屋内的温度稳定性，优化聚焦光斑的尺寸以覆盖整个亚微米晶粒

等，从而获取来自同一颗亚微米晶粒产生的 X射线衍射数据。

3.4    多通道准直器（MCC）

MCC 作为微区准直装置，可以采集来自微小样品的信号并有效屏蔽周围背景，我们将其成功应用

于 200 GPa 以上氢的 X 射线衍射研究中。在高压实验中，MCC 早期被用于同步辐射大体积腔体压机

的 X 射线相关实验 [ 67– 68 ]，且多用来采集高压液体的微弱散射信号。近年来，MCC 的应用扩展至

DAC 实验中，成功测量了低压下的液态氢结构[69] 以及百万大气压下的 SiO2 玻璃[70] 结构。早期为研究

液体散射设计的 MCC 存在垂直方向 X 射线散射角过小（10°）的缺陷，十分不利于单晶衍射实验，主要
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图 4    300 nm聚焦光束、MCC采集 X射线衍射数据结果：（a）MarCCD165探测器采集数据，（b）Pilatus1M探测器采集数据，（c）
不同实验条件的摇摆曲线对比，(d)X射线衍射对比度成像结果（左图为二维扫描采集的样品 X射线衍射对比度成像，灰色代表

氧化镁衍射峰，橙色代表金的衍射峰，白色区域为氢；右图为氢晶粒的 X射线衍射对比度成像，红色代表氢的衍射峰强弱）

Fig. 4    XRD data collected by using 300 nm X-ray beam and MCC：MarCCD165 and Pilatus 1M were used in (a) and (b)，
respectively；Comparison of rocking curves in different experimental conditions (c)；XRD contrast imaging（Two dimensional XRD
contrast imaging of a sample（left）and a crystal grain of hydrogen（right）. Left：grey, orange, and white represent the XRD peak

intensity from MgO, Au, and hydrogen, respectively. Right：darker red color represents stronger XRD signal.)(d)
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由于液体散射和单晶衍射存在显著区别。液体散射信号通常是沿着 X 射线轴向对称分布，即使是

10°的小开口也可采集到可靠的液体散射信号，但单晶衍射峰很可能出现在这个 10°窗口范围之外的位

置。为了更好地采集超高压氢单晶的 XRD 数据，美国阿贡国家实验室先进光子源高压研究团队

（HPCAT）开发了新型增大垂直开角（30°）的 MCC，这种 MCC 结合大面积二维探测器（Pilatus 1M），X 射

线出射信号基本可以覆盖整个探测器。利用该 MCC 结合微米聚焦光束（半峰宽为 2 µm × 1 µm），可在

250 GPa 压力下采集到氢的 X 射线衍射信号，如图 4（b）所示。我们的实验表明，MCC 可以使来自金刚

石的康普顿散射信号大幅减弱，信背比提高近 5 倍。值得一提的是，金刚石的康普顿散射信号是

DAC 实验的主要背景信号（图 3），尤其是在测量超高压实验中样品量非常少而且样品为低原子序数材

料时（样品本身信号很弱，降低背景信号强度至关重要）。

最后需要指出使用 MCC 会带来两个副作用。首先，MCC 在几何上是由两层平行放置的金属薄片

形成的狭缝，因而在过滤来自样品腔外信号的同时，也会阻挡来自样品的信号，导致信号的采集时间大

幅增长。在我们的实验中，利用 MCC 采集一个 XRD 谱所用时间可长达 20 min，而同样的入射光强测

量非低原子序数材料单晶样品的曝光时间通常在 1 s 以下。在高亮度 X 射线下，曝光时间增长一方面

让原本就机时资源紧张的同步辐射实验变得不经济，更重要的是会提高金刚石的损害风险（4.1 节中阐

述），从而令实验提前终止。其次，MCC 被置于样品和探测器之间，增加了样品和探测器的距离，从而

减小数据在倒易空间的覆盖范围，这对于能量较高的线站（30 keV 以上）不会造成太大影响，但是对于

在 20 keV 左右能量操作的线站，就要求使用更大的面探测器进行弥补，或是采用多个探测器位置进行

数据采集（成倍数增加曝光时间）。但总体而言，大开角 MCC 的开发为超高压下氢以及其他低原子序

数材料的晶体结构研究提供了一种有力工具。

4    与超高压氢 X 射线衍射实验相关的其他重要问题

本节将讨论与实验和数据分析相关的 3 个问题，探讨这些问题对于成功开展实验和正确解读数据

具有重要的意义。

4.1    与 X 射线辐照相关的金刚石压砧破坏

在实验中发现，长时间的 X 射线辐照对于通过旋转法长时间曝光采集数据的超高压氢样品不利，

易造成金刚石破损。得出这样的经验性判断是基于下述观察。从获得高压的角度，将新样品直接加压

至特定高压再采集 X 射线衍射数据的成功率优于逐渐加压并测量获得数据。具体来说，前期实验中我

们对氦氢样品采取逐渐加压，在每个压力点采集单晶衍射数据。这种做法一方面是为了丰富状态方程

的数据点，另一方面为了方便追踪越来越弱的衍射峰。对于 MCC 测量的大多数纯氢样品（使用 10°垂
直开角 MCC）也遵循了逐渐加压和测量的操作，以便在低压下先锁定两条氢的衍射峰，从而在高压下

不需要大范围扫描转角进行搜索（MCC 的曝光时间长且窗口太小）。这些步进加压并测量样品的压力

最终都没能超越 210 GPa。后期实验中，每个样品都在几分钟内被快速加压至目标压力，立即进行 X 射

线衍射数据采集。原则上一个压力点对应一个样品（不同样品的数据可通过 4.3 节中的 d100 压标进行

统一）。在该种操作下，得以在 210～254 GPa 压力范围内获得了氢的 XRD 数据。还需要强调的是，即

使在每种压力下使用一个“新鲜”样品进行测量，大量的样品仍然会在数据采集过程中发生金刚石破

裂。文献中报道的以及我们自己对其他样品的超高压实验中，并未观察到明显的由辐照造成的金刚石

压砧破裂。本次实验相较于以往实验有 3 点显著不同：第一，样品是氢，具有高度渗透性；第二，本次实

验需要对辐照中的样品做 ± 20°转动，由于转动会造成 X 射线穿过金刚石的体积大幅增加，大多数超高

压实验测量粉末样品不需要在信号采集过程中对样品进行转动操作；第三，谱的采集时间长。在纳米

聚焦光束的实验中，每个谱的采集时间为 60～120 s；而使用MCC的实验中，采集时间通常在 5～20 min。
相较之下，波荡器线站对高压下的高原子序数材料进行数据采集所需的曝光时间只要几秒。如果样品

是单晶，曝光时间往往低于 1 s。虽然由辐照导致的金刚石失效的具体机理不明，但是在对氢进行超高

压 XRD 研究时，我们仍建议优化 X 射线的剂量，以尽可能小的入射剂量取得可以接受的 X 射线衍射信
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号，而非入射线束亮度越高越好。在某些高亮度的波荡器线站，甚至要考虑削减 X 射线的强度。另外

纳米光束从减少辐照损伤的角度也占有优势：一方面能够减少与金刚石接触的体积；另一方面，纳米光

束的通量密度高，但是总通量不高，有利于保护金刚石。

4.2    氢衍射峰的辨认

与普通单晶 XRD 数据不同，辨认超高压氢的衍射峰需要额外的努力。虽然利用纳米聚焦光束得

到的衍射峰多为点状，但与一般材料的单晶衍射强度相比，强度普遍不高，信号强度（Is）与背景强度

(Ib) 的比值在 1.2～10 范围内 [64]。同时由于数据采集时间较长，探测器上会出现多种来源的杂质信号。

Dubrovinsky 等 [71] 对我们工作 [62] 中衍射峰的选取提出了质疑，称我们没有对原始数据谱中出现的所有

衍射点给予充分解释。实际上，所有被 Dubrovinsky 等标注的衍射点之前已经被逐一检查过，并排除了

来自于氢的可能。我们主要通过 4 个标准判断探测器上的点是否来自于氢样品，即：重复性（同一 d 值

的衍射峰多次出现）、峰形（衍射点多为圆形，少数由于晶体的应变变成短弧形）、峰宽（积分后一维曲

线中的 2θ峰宽）以及摇摆曲线的半峰宽。以文献 [62] 中 232 GPa 压力数据为例，该数据是使用 300 nm
聚焦光束通过 MarCCD165 探测器采集的。首先有 40 个衍射点被判定为来自于氢，其中有 8 个（100）、
5 个（002）以及 27 个（101）。这 3 类峰的 d 值方差 /平均 d 值分别为 0.000 9 Å/1.479 5 Å、0.001 Å/
1.322 Å和 0.000 9 Å /1.291 0 Å，可见每一族的衍射峰都能找到多个重复数据点。而且这些峰的峰形多

为圆形，积分峰宽和摇摆曲线也都类似。积分峰宽（2θ）为 0.1° ± 0.01°（波长 0.516 6 Å），摇摆曲线的半峰

宽为 0.3° ± 0.1°。另外，由于曝光时间长，采用 CCD 探测器时会产生一定量的电子暗电流信号，这些电

子噪音通常只占据非常少的像素点，因而可以较清晰地辨认。还存在一些积分峰宽非常宽的衍射点

（2θ半峰宽通常大于 0.2°），这些峰摇摆曲线的半峰宽通常也很大（可达数度）。这些峰是由存在很大应

变的金刚石压砧或封垫材料产生，或是这些信号所产生的多次散射，剩余不存在重复性的疑似信号是

由宇宙射线等偶发事件产生。通过了以上判据的实验数据才被认定为来自于氢的信号。

4.3    基于氢 X 射线衍射的压标问题

标定压力对于统一和对比不同数据氢的状态

方程十分重要，我们提供了一种基于氢 X 射线衍

射数据的压标。在超高压下准确测量压力是一件

棘手的任务。目前，在超高压范围内缺乏一个获

得广泛认可的单一压标。这个缺憾的后果十分明

显，如图 5所示，不同研究者的低温数据（Arkahama
等[72] 和 Loubeyre等[4]）在 200 GPa以内标压的系统

偏差可达到近 10%。为弥补缺乏单一压标的缺

憾，我们的实验中使用了多种压标来保证压力的

可靠性，具体有红宝石荧光压标（60 GPa 以下

低压范围）、金的状态方程压标 [73]（最高压力至

160 GPa）、氧化镁状态方程压标[74]（以氧化镁为填

充物的复合封垫样品）、氢的 100 族 d 值压标（简

称 d100 压标）[62]、金刚石拉曼边压标[75] 以及氢的振

子压标 [76]。其中 d100 压标是利用金的状态方程压

标标定出来的。我们使用金压标在室温条件下将

d100 和压力的关系标定到 158 GPa，并将压力-d100

曲线外插至更高的压力作为压标使用。因为氢的

压缩性很强，体积变化对压力十分敏感，且该压标

直接反映了氢样品本身的压力，此压标可为后续
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图 5    不同 X射线衍射工作中氢的状态方程数据

(插图为局部放大)

Fig. 5    Comparison of equation of state data of hydrogen
from literatures (Inset shows a magnified figure.)
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氢的 XRD 实验提供重要参考。然而，从拉曼实验可知，氢在室温条件下于 190 和 220 GPa 分别经历两

次相变 [18]，因此需要确定两次相变的边界 d100 随压力的变化是平滑的。我们将复合垫片中氧化镁填充

物与氢接触部分的压力和由 d100 推算出的压力作了比较[64]，如图 6（a）所示，其中蓝色曲线是基于 d100 压

标绘制的晶胞参数 a-压力拟合曲线，插图给出了 100~400 GPa 范围的压力-d100 曲线。d100 在两种压标下

随着压力的移动并未因为第Ⅰ相至第Ⅲ相以及随后至第Ⅳ相的相变而发生明显不连续变化，证明了将

压力-d100 曲线外推至高压具有合理性。Dubrovinsky 等[71]对我们使用 d100 压标标定第Ⅲ、Ⅳ相压力提出

了质疑，上述论述阐明了使用该压标的理由。另外，我们将不同压标在 200 GPa以上的表现进行了横向

对比，如图 6（b）所示。定量来看，在 200 GPa以上将其他压标与 d100 压标进行对比，氢的振子压标和

d100 压标最为接近，最大偏离 3%；氧化镁压标系统性将压力高估 3%～4%；金刚石拉曼边压标则最高偏

离 9%。由于 d100 与氢振子压标均为来自氢本身的压力，两者最为符合，也最为可靠。氧化镁压标反映

的压力被系统性的高估，可根据高估比例进行修正。金刚石拉曼边压标则相对最不可靠，这与文献 [76]
相符，因为该压标标定的压力受到多方面因素影响，如金刚石压砧的形貌、样品的尺寸、封垫材料、封

垫的几何尺寸等。在室温和更高压力下，据报道氢在 325 GPa[22]压力下再次发生相变。光谱数据[18–19，22]

显示第Ⅴ相在结构上变化不大 [46]，因此 d100 压标很可能仍适用。我们给出了该压标外推至 400 GPa 的

数据[64]，但后续仍需对该压标与其他压标进行横向标定，以保证压标在相变后的准确性。

5    结论与展望

通过系统性的研究，运用同步辐射纳米聚焦光束和 MCC 技术结合复合封垫技术，将氢的晶体结构

测量压力提高至 254 GPa[62]。从技术角度来看，这些实验方法适用于将氢的晶体结构研究延伸至更高

压力。与此同时，仍有挑战亟待突破。譬如，如何有效地采集来自于一个孤立单晶的 X 射线衍射数

据？如何采集到 101 族以上的弱衍射信号以提高数据在倒易空间的覆盖率？这两个问题决定了能否

利用 X 射线衍射数据对氢的晶体结构模型进行精修。另外由于 X 射线衍射对于探测氢原子位置的先

天不足，能够推广至更高压力的中子衍射技术同样亟待突破，以对 X 射线衍射数据进行必要的补充。

总而言之，在同步辐射技术以及先进高压技术 [65, 78–80] 不断进步的背景下，在更高压力条件下对氢甚至

是金属氢的晶体结构进行直接测量指日可待。
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图 6    氧化镁压标和 d100 压标对比（a），不同压标与 d100 压标的相对偏差（b）

Fig. 6    Comparison of MgO scale with d100 scale (a)， comparison of three other pressure scales to
the d100 scale in relative difference(b)
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Crystallographic Studies of Ultra-dense Solid Hydrogen
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Abstract:   Under  extreme  compression,  hydrogen  goes  through  a  series  of  phase  transitions,  and  may
transform to an exotic  metal  predicted by theoretical  calculations.  The pursuit  of  metallic  hydrogen by the
high  pressure  community  is  intense  due  to  the  predicted  room  temperature  superconductivity  and  super-
fluidity.  Unfortunately,  significant technical obstacles present for such studies.  On one hand, achieving the
pressure of metallic hydrogen is daunting, as a result, there has been no consensus on the success synthesis of
cold  compressed  metallic  hydrogen  yet.  On  the  other  hand,  accurate  characterizations  of  ultra-dense
hydrogen  remain  very  difficult,  especially  for  measuring  crystal  structure.  The  lack  of  crystal  structural
information (the most fundamental information of a material) of hydrogen prevents understanding how does
hydrogen evolves structurally to achieve the predicted metal from an insulating solid. In order to measure the
crystal  structure  of  hydrogen  at  ultrahigh  pressures,  we  developed  a  series  of  advanced  synchrotron  X-ray
diffraction techniques, and extended the crystal structural data of hydrogen to 254 GPa, which doubled the
previous pressure record. In this paper, we will introduce our technical developments and discuss the related
issues,  in  order  to  provide  guidance  for  measuring  crystallographic  data  of  solid  hydrogen  at  higher
pressures.
Keywords:  hydrogen；ultrahigh pressure；crystal structure；X-ray diffraction
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纳米金属的塑性形变和细晶强化

周晓玲，陈    斌
（北京高压科学研究中心，上海　201203）

摘要：高压技术已被引入纳米材料研究约 30 年。早期的纳米材料研究主要采用 X 射线衍

射、拉曼光谱、红外光谱等方法表征材料的结构转变和状态方程。近年来，我们采用径向金刚石

对顶砧 X 射线衍射结合透射电镜的方法，扩展了对纳米金属塑性形变的探索，成功地在 3 nm 的

小尺寸纳米晶中探测到位错活动的证据，发现偏位错和形变孪晶主导了 20 nm 以下纳米金属的

塑性形变。利用该技术，我们观察到镍纳米晶晶粒旋转对晶粒尺寸依赖性的逆转，发现镍纳米

晶体的强化可以扩展到 3 nm。与传统技术相比，高压技术在将机械载荷施加到纳米尺寸样品上

并在原位或离位表征结构和机械性能方面更具优势，从而有助于揭示微纳力学的奥秘，在多尺

度材料力学中架起桥梁。这些发现有助于制造具有更广泛应用前景的先进材料。

关键词：纳米金属；塑性形变；位错；晶粒转动；强度

中图分类号：O521.2                      文献标识码：A

材料的力学性能与塑性形变机制密切相关。纳米材料的塑性行为是否与粗晶材料不同引起了人

们极大的研究兴趣。随着晶粒尺寸的下降，晶界在纳米材料中所占的比例升高，因此传统观点认为，晶

界活动在纳米金属塑性形变中发挥着重要作用。普遍的观点认为，在晶粒尺寸大于 30 nm 的纳米金属

中，位错活动仍然是最主要的塑性形变机制 [1–3]。在晶粒尺寸更小的纳米金属中，人们提出了位错 [4–5]、

形变孪晶[6–7]、层错[1, 6]、晶界迁移[8]、晶界滑移[9–11]、晶粒转动[12–14] 等各种塑性形变机制，然而却难以达

成共识。在低于 10 nm 的尺度内，理论研究一般认为纳米金属内部没有位错活动存在，晶界滑移是其

唯一的塑性形变机制[9–10]。实验技术的限制使得人们很难在 10 nm 的小尺度原位研究材料的塑性形变

行为，纳米力学仍有很多未解之谜。

金属具有优良的导电性和延展性，但其机械强度和硬度较差。现代工业发展对高强度金属的需求

日益增加，金属增强成为材料工程领域的重要课题。传统的金属增强方法包括晶粒细化、加工硬化或

应变硬化、固溶体合金、孪晶强化以及引入第二相增强相强化，主要通过引入晶界、位错、点缺陷或增

强相等，使缺陷与晶界、孪晶界、相边界相互作用，从而阻碍位错传播，使位错在界面处塞积，从而实现

金属增强 [15–18]。然而前人的研究表明，当金属晶粒尺寸减小到临界尺寸时，金属由于塑性形变机制的

转变出现软化或反常霍尔-佩奇效应[9–10, 19–21]。这一现象限制了通过传统晶粒细化增强方法来获得超强

金属的可能，同时也表明金属增强仍是材料科学领域的长期挑战性课题。

实际上超细晶纳米金属的尺寸效应会导致强化还是软化仍有很大争议，众多研究报道了两种截然

不同的结论 [19–20, 22–26]。这种争议主要来自两方面因素的影响。一方面，有研究者质疑部分前述研究中

的超细纳米晶金属的软化效应可能只是一些因素导致的假象，理由是常用的惰性气体沉积法、磁控溅

射法、非晶晶化法、电镀法和机械研磨法等制备纳米材料的方法可能会引入孔隙、非晶区域、化学态
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改变、晶形改变、杂质等因素，使得微硬度测试和拉伸测试中出现反常霍尔-佩奇效应的假象 [27]。事实

上，目前的材料制备方法很难制备出高质量的块体超细纳米金属用于传统的拉伸测试或硬度测试，尤

其是晶粒尺寸在 10 nm 以内的块体纳米金属。另一方面，纳米金属的塑性形变机制仍有很多未知之

处，虽然研究者们提出了包括位错[4–5]、形变孪晶[6–7]、层错[1, 6]、晶界迁移[8]、晶界滑移[9–11]、晶粒转动[12–14]

等在内的不同缺陷或过程，但哪一过程对纳米金属的塑性形变起主导作用并决定其强度仍不清楚。因

此，纳米金属的尺寸效应对强度的影响仍需要深入、全面的研究。

综上所述，纳米金属的塑性形变机制和力学行为仍有很多疑团。本文将介绍采用金刚石对顶砧结

合径向方位的 X 射线衍射（X-ray diffraction, XRD）及劳厄衍射方法原位探测不同晶粒尺寸的纳米镍的

位错活动、晶粒转动和机械强度，以期揭示压力、应力和晶粒尺寸如何影响纳米金属的塑性形变活动

和机械强度。

1    纳米金属的塑性形变机制

1.1    小尺寸纳米晶内部位错活动的探测

塑性形变是由于施加应力而导致的晶体颗粒形状或尺寸永久变化。塑性形变的发生使晶体结构中

存在位错（缺陷或不规则结构）的可能性增加。在计算机模拟和电子显微镜分析的基础上，通常的观点是

位错主导的塑性形变在至少 10 nm（可能高达 30 nm）的粒径以下变得不活跃[9–10]。这种观点认为，在某一

临界晶粒尺寸以下，位错主导的形变活动将让位于晶界滑动、扩散和晶粒旋转等机制[6–7, 9–12]。然而，超

细纳米晶内是否仍能产生位错主导的塑性形变，压力如何影响纳米晶粒的形变，都是尚未解决的难题。

为了研究晶粒尺寸和压力/应力对纳米金属塑性形变的影响，Chen 等 [4] 在劳伦斯伯克利国家实验

室先进光源（ALS）的 12.2.2 线站完成了金刚石对顶砧结合径向入射 XRD 实验，原位记录了晶粒尺寸为

500、20 和 3 nm 的多晶镍样品在不同压力下的形变织构（晶体优先取向）变化情况。图 1 显示了实验用

全景压机和实验结果。对于 500 nm 的镍样品，在 3.0 GPa 以上的压力下已经观察到明显的织构；对于

001 110

111 2.35
2.05
1.75
1.45
1.15
0.85
0.55
0.25

MRD(c)

10
0

14

360

18
2θ/(°)

Pt
 (1

11
)

N
i (

11
1)

N
i (

20
0)

Pt
 (2

00
)

Pt
 (2

20
)

N
i (

22
0)

Pt
 (3

11
)

Pt
 (2

22
)

N
i (

31
1)

A
zi

m
ut

h/
(°

)

22

(a) (b)

图 1    (a) 径向衍射实验用全景压机，(b) 3 nm镍粉在 38.5 GPa压力下的 XRD表征，

(c) 反映 3 nm镍在 38.5 GPa下的形变织构信息的反极图[4]

Fig. 1    (a) Panoramic diamond anvil cell for radial XRD experiments, (b) unrolled XRD image of 3 nm nickel at 38.5 GPa,
(c) inverse pole figure reflecting the deformation texture of 3 nm nickel at 38.5 GPa[4]
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20 nm 的镍样品，在 11.0 GPa 以上的压力下可以观察到明显的织构。出人意料的是，当压缩到 18.5 GPa
以上的压力时，3 nm 的镍样品中也出现了织构。这说明在高外部压力（应力）下，位错活动可以扩展到

几纳米的小尺度。这一发现颠覆了传统观点认为的在 10 nm 以下的小尺度不存在位错活动的结论，对

后续纳米金属塑性形变机制探索、纳米金属增强研究以及纳米力学的发展具有积极的促进作用。随

后 Hughes 等[5] 通过透射电镜在晶粒尺寸为 5 nm 的铜试样中也观察到了位错活动，再次证明了 Chen 等

通过原位监测纳米晶形变织构变化得到的位错活动的结论是正确的。

1.2    纳米尺度晶粒转动的探测

晶粒转动被认为是纳米金属塑性形变的重要过程[12, 28]，且与一种特殊的晶体生长方式——晶粒的

定向附着生长紧密相关[29–30]。虽然通过 XRD 方法探测微米级晶体塑性形变中的晶粒转动是可行的[31]，

但是由于目前 X 射线光斑无法聚焦到几十纳米以下的尺寸，对超细纳米晶体的晶粒转动进行原位探测

仍非常困难，从而限制了纳米尺度的力学研究。此外即使纳米 XRD 技术可用，X 射线对金属材料的穿

透深度通常为微米级，采集到的谱图包含成千上万个纳米晶的信息，很难追踪单个纳米晶的晶向变化。

为了克服技术难题，Zhou 等 [13] 采用劳厄 X 射线衍射技术来监测包裹在不同晶粒尺寸的纳米镍介

质中的微米 WC 标记晶粒在不同应力下的转动情况。用 WC 颗粒自身的晶轴比率反映标记晶粒承受

的应力状态时，在相同的应力条件下，相同粒径的 WC 标记晶粒的旋转角度应该大致接近。然而实验

结果表明，70 nm 镍介质中的 WC 标记晶体的旋转角度比其他任意尺寸的镍介质中 WC 标记晶体的旋

转角度都大（见图 2）。这表明某一特定晶粒尺寸的镍介质的转动最活跃，与传统基于 Read-Shockley 模
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(062̄)图 2    (a) 不同压力（应力）下WC标记晶粒的劳厄衍射斑点随金刚石的  衍射斑的位置发生变化，表明标记晶粒

发生了转动；(b)(c)不同应力下不同晶粒尺寸的纳米镍介质中的WC标记晶粒的转动角度不同（WC的晶轴比率 c/a
反映标记晶粒所处的应力状态，在相同的应力条件下，70 nm的镍介质中的WC晶粒转动角度最大）[13]

(062̄)Fig. 2    (a) The position changes of WC Laue spots relative to the diamond   diffraction spot at different pressures/stresses,
indicating that the WC marker crystal rotates; (b)(c) the rotation angles of WC marker crystals in nickel media with different grain
sizes at two different shear stress conditions (The lattice parameter ratio c/a of WC is used to reflect the shear stress conditions
which WC marker crystals are exposed. At the same stress level, WC crystals in 70 nm nickel medium rotate the most.)[13]
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型认为的晶粒尺寸越小则晶粒转动越活跃的观点[32] 迥然不同。他们推断，晶粒旋转的尺寸依赖性逆转

是由两种随晶粒尺寸变化趋势相反的形变机制交叠引起的，即由晶界位错主导的形变机制和由晶内位

错主导的形变机制。前人的研究指出晶界位错活动随着晶粒尺寸的减小更加活跃 [12, 32]，而 Chen 等 [4]

和 Zhou 等[13] 通过纳米镍的形变织构变化发现了晶内位错活动随着晶粒尺寸减小而变弱的证据。这两

种相反的变化趋势都对晶粒转动有贡献，它们的叠加导致某一中间特定尺寸的晶粒转动最大。这一新

发现重塑了纳米金属塑性形变的知识，为理解和设计材料的结构和物理特性提供了指导，并推动了纳

米技术的发展。

2    纳米细晶强化

在传统力学理论中，金属强度通常随着晶粒尺寸的减小而增加，遵循霍尔-佩奇关系。但是当晶粒

尺寸减小到某一临界尺寸时，超细晶纳米金属的尺寸效应会导致强化还是软化仍存在很大争议[19–20, 22–26]。

为了在纳米尺度测试该定律，最近 Yang 等[33] 采用同步辐射 XRD 技术测量了钨在非静水压缩下的屈服

强度。实验结果表明，随着晶粒尺寸的减小，钨样品的屈服强度大大提高，霍尔-佩奇效应甚至在 10 nm
的小尺度仍然成立。晶粒尺寸为 10 nm 的钨的屈服强度约为微米级钨的屈服强度的 3.5 倍[33]。但是一

些分子动力学模拟结果表明，在 10～15 nm 左右的临界尺寸以下，纳米金属的强度不再随晶粒尺寸的

减小而增加[9–10]。他们将其归因于纳米金属的塑性形变从位错主导向晶界滑移主导的机制转变。一方

面，受限于传统拉伸强度测试和硬度测量技术，人们无法在实验上对 10～15 nm 的纳米晶强度进行直

接测量；另一方面，Chen 等 [4] 发现位错活动在 3 nm 的小尺度仍然活跃，这一对超细纳米金属塑性形变

机制的纠正也表明有必要对超细纳米金属的强度进行实验验证。

Zhou 等[34] 将地球科学中常用的研究矿物形变的实验技术[35]——X 射线径向衍射结合金刚石对顶

砧实验技术引入纳米材料形变研究中。在测量了 8 种不同晶粒尺寸的纳米镍的屈服强度后，他们发现

晶粒尺寸越小则金属强度越高的霍尔-佩奇效应在低至 3 nm 的小尺度仍然成立（见图 3），且 20 nm 以下

的纳米样品的强度相比于粗纳米晶有显著提升，3 nm 镍样品的屈服强度是普通商用镍材料的 10 倍[34]。

对卸压后的样品进行透射电镜分析，结果表明，200 nm 的粗晶镍样品中有经典的全位错活动，而

3 nm 和 20 nm 的镍样品中除了有少量全位错外，还有层错、孪晶等与偏位错有关的晶格缺陷 [34]。这表

明小晶粒尺寸的纳米镍经历了与粗晶截然不同的塑性形变活动。在考虑压力效应并对实验进行理论

模拟后，他们发现，压缩使得前人提出的晶界滑移、晶界迁移等晶界塑性活动被抑制，从而使偏位错和

全位错活动在纳米晶的塑性形变中被激发，而激发偏位错和全位错所需的应力与晶粒尺寸成反比，因
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图 3    (a)高压原位径向 X射线衍射示意图；(b)不同晶粒尺寸的纳米镍的 3个晶面的平均差应力-晶格应变曲线（平均差应力是

统计镍的 (111)、(200)和 (220)晶面的差应力平均值，晶格应变则通过晶格参数的相对变化与常压下晶格参数的比值算出）[34]

Fig. 3    (a) Experimental setup of in situ high pressure radial XRD; (b) average differential stress-lattice strain curves of
three lattice planes of nano nickel with different grain sizes (The average differential stress is calculated by averaging

the differential stress of (111), (200) and (220) planes of nickel and the lattice strain is calculated by the
relative changes of lattice parameters over the lattice parameter at ambient conditions.)[34]
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此小晶粒尺寸的纳米晶需要更高的应力去激发偏位错和全位错，表现出更高的屈服强度。不同于粗晶

样品内仅有全位错活动且晶界与全位错的作用导致细晶增强，在细纳米晶内部，层错和形变孪晶关联

的偏位错主导的形变机制同全位错与晶界的相互作用共同导致了小尺寸纳米晶的超高强度 [34]。这项

工作是晶粒尺寸小于 10 nm 的纳米金属强度的首次实验观察，也是晶粒尺寸在 10 nm 以下的纯金属存

在晶粒尺寸增强效应的首次报道。这表明晶粒尺寸增强效应客观存在，通过调控晶界、抑制晶界塑性

活动，有望得到超高强度的金属。

3    结 束 语

通过以上研究，我们对纳米金属的塑性形变机制有了进一步了解。我们发现位错活动活跃的极限

尺寸可以拓展到 3 nm 的小尺寸；晶内位错和晶界位错这两种随晶粒尺寸变化表现相反的机制都对晶

粒转动有贡献，它们的叠加效应导致某一中间尺寸的晶粒转动最活跃；晶粒尺寸的增强效应可以扩展

到 3 nm 的小尺寸，且 20 nm 以下的纳米金属表现出更显著的高强度，这主要是由压力对晶界塑性的抑

制以及层错和形变孪晶关联的偏位错同全位错与晶界的相互作用共同导致的。此发现有望对完善纳

米力学理论知识以及开发具有优异性能的超强金属产生极大的推动作用。
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Plastic Deformation and Size Strengthening of Nanometals

ZHOU Xiaoling, CHEN Bin

（Center for High Pressure Science and Technology Advanced Research, Shanghai 201203, China）

Abstract:  High pressure techniques have been introduced to nanomaterials research for about three decades.
Most of the studies, especially in the earlier time, were mainly X-ray diffraction (XRD), Raman and infrared
spectroscopy investigations on the structural transition and equation of state. In recent years, we extended the
explorations for the plastic deformation of nanomaterials by employing radial diamond-anvil cell XRD and
transmission  electron  microscopy  (TEM).  We  have  successfully  probed  the  dislocation  activities  in  3  nm
nanocrystals,  but  also  seen  that  partial  dislocations  and  deformation  twinning  dominate  the  plastic
deformation below 20 nm. We have observed the reversal in the grain size dependence of grain rotation in
nickel,  and  have  found  that  the  strengthening  of  nickel  nanocrystals  could  be  extended  down  to  3  nm.
Compared  with  the  traditional  techniques,  high  pressure  techniques  are  more  advantageous  in  applying
mechanical load to nanosized samples and characterizing the structural and mechanical properties in situ or
ex situ, which could help to unveil the mysteries of mechanics at the nanoscale and bridge the knowledge on
the  material  mechanics  at  the  multiscale.  With  these  knowledges,  more  advanced  materials  could  be
fabricated for wider and specialized applications.
Keywords:  nanometal；plastic deformation；dislocation；grain rotation；strength
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高导热金刚石/铝复合材料的高温高压制备

侯    领，沈维霞，房    超，张壮飞，张跃文，王倩倩，陈良超，贾晓鹏
（郑州大学物理学院（微电子学院）材料物理教育部重点实验室，河南 郑州　450001）

摘要：以纯铝为基体，使用体积分数为 50% 的 200 µm 镀钛金刚石为填充材料，利用高温高

压粉末冶金法在压力 3 GPa、温度 700 ℃ 条件下烧结 10 min 得到热导率为 529 W/（m·K）的高

导热金刚石/铝复合材料。通过光学显微镜和 X 射线衍射对镀钛金刚石的形貌和物性进行表征，

并利用激光导热仪、扫描电镜和热膨胀仪对制备的金刚石 /铝复合材料进行性能测试。研究发

现，使用放电等离子体烧结制备的镀钛金刚石镀层成分主要是单质钛，并伴有少量碳化钛生

成。通过对比在相同制备条件下没有经过镀覆处理的金刚石发现，使用镀钛金刚石能够有效提

高金刚石/铝复合材料的热导率。同时，高温高压法能够制备全密度的金刚石/铝复合材料，有效

提高铝基体与金刚石的界面结合，减少界面空隙，进而有效提高复合材料的热导率。相比真空

热压、放电等离子体烧结、气压熔渗等常规方式，高温高压粉末冶金制备方式具有样品制备周期

短（数分钟）的特点。此项研究有助于拓宽高导热复合材料的制备方式，同时能够扩大国内六

面顶压机的产品种类，为其他金属基体导热复合材料的制备提供技术支持。

关键词：高温高压；粉末冶金法；复合材料；金刚石；镀钛

中图分类号：O521.3                      文献标识码：A

随着微电子技术的飞速发展，特别是 5G 技术的出现以及电子器件微型化要求其功率密度越来越

高，对电子封装材料的散热要求越来越严格，其导热性能和热匹配直接决定着电子元器件的稳定性和

可靠性 [1– 2]。目前电子封装材料已经经历第 1 代合金（10～20 W/（m·K））、第 2 代 W（Mo） -Cu 合金

（200 W/（m·K））、第 3 代陶瓷 /金属 SiCP /Al（120～230 W/（m·K））发展到现今的第 4 代 Al（Cu）
/Diamond（400～900 W/（m·K））。目前，高导热、低热膨胀、轻量化是新一代电子封装材料的发展趋势。

金刚石具有较高的导热系数（1 000～2 200 W/（m·K）），同时金刚石已实现工业化生产，价格低廉，是制

备金属基导热复合材料最理想的高效填充材料。与铜、银、钨等金属基体相比，铝具有优良的导热系

数（237 W/（m·K）），同时兼具低密度、低成本等优点 [3–6]。因此，高导热铝/金刚石复合材料是极具发展

潜力的高导热金属基电子封装材料。

近年来，利用真空热压法 (VHP)、放电等离子体烧结法（SPS）和气压熔渗法（GPI）等制备方式，通过

长时间连续烧结、金属基体合金化、金刚石表面金属化等手段相继制备出高性能金刚石/铝复合材料，

其热导率达到 140～760 W/（m·K）[7–11]。这些制备方式的共同特点是受设备升降温速率影响，整个样品

制备周期较长，至少需要 1～2 h。与上述制备方式相比，高温高压（HTHP）方式在制备高导热金属/金刚

石复合材料上具有较高的效能。高温高压制备方式通常用来合成金刚石、立方氮化硼等超硬材料，近

年来国内外开始利用高温高压方式制备高导热复合材料[12–20]。俄罗斯 Ekimove 等[18] 在 1 200 ℃、8 GPa
超高压条件下使用体积分数为 95% 的 200 µm 金刚石颗粒制备了热导率高达 900 W/（m·K）的金刚石/铜
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复合材料，认为高压实现了金刚石与金刚石界面的桥接，形成了部分连续导热通道，从而大幅度提升了

整体复合材料的热导率。然而，8 GPa 的超高制备压力目前无法实现工业化生产，国内六面顶压机能够

达到的制备压力一般在 5～6 GPa。日本 Yoshida 等[19] 在 1 150 ℃、4.5 GPa 高压熔渗工艺条件下利用粒

度为 90～110 µm、体积分数为 70% 的金刚石颗粒作为增强体，成功制备出具有超高导热性能的金刚石

/铜复合材料，其热导率达到 742 W/（m·K），他们也认为高压导致材料内部实现了部分金刚石颗粒之间

的连通，即金刚石/铜界面被金刚石/金刚石界面所取代，从而大幅度降低了界面热阻。相关高温高压制

备金属基金刚石复合导热材料的文献报道大部分是以铜基体为主 [16–21]。同时，有文献报道采用 VHP、
SPS、GPI 等方式制备的镀钛金刚石/铝复合材料能够促进金刚石与基体的润湿性，减小空隙热阻，热导

率得到极大提升[5–7, 10, 20, 22–23]。然而，利用高温高压方式制备以镀钛金刚石为填充材料的金刚石/铝复合

材料却鲜有报道。

本研究使用经放电等离子烧结处理的 200 µm 镀钛金刚石颗粒为填充材料，使用纯铝为金属基体

材料，在 3 GPa、700 ℃ 条件下烧结 10 min，考察金刚石/铝复合材料的微观组织形貌、导热性能和热膨

胀性能。

1    实验方法

1.1    镀钛金刚石的制备

实验所用的原材料金刚石、铝粉和钛粉形貌如图 1 所示。金刚石颗粒粒度为 200 µm，购于河南黄

河旋风有限公司，利用傅里叶红外光谱测试其氮含量范围在 0.015%～0.020%，根据相关文献计算其热

导率范围为 1 500～2 000 W/（m·K）[18, 24]。使用粒径 10 µm、纯度 99.99%的钛粉作为镀覆材料，使用粒径

40 µm、纯度 99.99%的铝粉作为金属基体材料。

金刚石和钛粉按照质量比 9∶1 在玛瑙研钵内混合 2 h，混合过程中加入乙二醇使金刚石和钛粉混

合均匀。将混合料放入直径 20 mm 的石墨模具内，通过油压机冷压成型，然后将石墨模具放入放电等

离子体烧结设备（日本思立 LABOX-325R 型）进行烧结处理。抽真空至真空度低于 10 Pa 后加压至

50 MPa，然后以 100 ℃/min的加热速度加热至 800 ℃，保温 30 min后停止加热自然降温。冷却脱模取出

样品，样品经破碎、超声、洗涤、干燥，最后获得镀层厚度在 150～200 nm左右的镀钛金刚石颗粒[15]。图 2

所示为金刚石/钛粉末放电等离子体烧结处理前后的光学照片。可以看出，经放电等离子体烧结处理的

金刚石/钛混合粉末由黄色变为灰黑色，说明钛粉末颗粒在放电等离子体烧结处理过程中粘覆到金刚石

晶面上，导致光线不能透过金刚石晶面，进而显现为灰黑色。

1.2    金刚石 /铝复合材料的制备和样品处理

铝粉与制备的镀钛金刚石颗粒按照体积比 1∶1 放入玛瑙研钵中混合 2 h，混合过程中加入乙二

(a) (b) (c)

200 μm 50 μm 25 μm

图 1    金刚石（a）、铝粉（b）和钛粉（c）的外观形貌

Fig. 1    Morphology of diamond particles (a)，aluminum powders (b) and titanium powders (c)
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∅醇。均匀混合后的颗粒使用金属模具冷压成 10.0 mm × 3.5 mm 的圆柱，然后将样品放入高压组装腔体

内，将高压组装块放置在烘箱内，于 120 ℃ 干燥 2 h，去除吸附水和乙二醇。实验组装如图 3 所示。实

验所用的高压设备是国产铰链式六面顶压机（BT6 × 800)，通过电加热石墨管获取实验所需的温度，将

经过干燥处理的高压组装块放入高压设备腔体内，先升压至 3 GPa，然后以 200 ℃/min 的升温速率升温

至 700 ℃ 并保温 10 min，而后停止加热、卸载压力，取出高压组装块和样品。使用不经镀钛处理的金刚

石颗粒做对比，样品经表面打磨、清洗以去除表面粘附的杂质，并于真空干燥处理。

在实验过程中，温度根据 Pt-30%Rh/Pt-6%Rh 热电偶进行标定，压力根据标压物 Bi、Ba 的高压相变

点建立的油压和腔体压力关系进行标定。

1.3    样品表征

λ = ρcpα λ

α ρ

使用激光导热仪（德国耐驰 LFA467）测试金刚石/铝样品的热扩散系数。根据公式 （ 为热

导率， 为热扩散系数， 为样品密度，cp 为样品定压比热容）进行计算 [24–25]。通过阿基米德排水法测量

样品的密度。使用光学显微镜和 X 射线衍射仪（日本理学 DMAX-RB）对镀钛金刚石颗粒和物性进行

分析。使用扫描电子显微镜（日本电子 IT200）分析金刚石/铝复合材料的微观组织形貌。通过热膨胀仪

（德国耐驰 DIL402C）测量样品的热膨胀系数。

2    分析和讨论

2.1    镀钛金刚石物性分析和形貌表征

图 4 是镀钛金刚石颗粒的 XRD 图谱。可以看出，除金刚石特征峰外，还存在单质钛和碳化钛的特

征峰，说明经过放电等离子体烧结处理金刚石和钛混合粉末能够在金刚石晶面形成镀层，同时镀层的

(a) (b)

图 2    金刚石颗粒放电等离子体烧结 30 min前（a）、后（b）对比

Fig. 2    Optical image comparison before (a) and after (b) diamond particles treatment for 30 min by SPS
 

(a) (b) (c)

1 2 3 4

5
6
7
8
9
10

1. Pyrophylite; 2. Steel cap; 3, 6. Graphite heater;

4, 5, 7, 9, 10. Insulator; 8. Sample

图 3    金刚石/铝复合材料实验组装示意图：（a）高压组装块实物，（b）高压组装块示意图，（c）高压设备腔体示意图

Fig. 3    Sample assembly for diamond/Al composites under high pressure conditions: (a) high pressure cell for composites
fabrication, (b) assembly schematic diagram, (c) schematic diagram of high pressure apparatus
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主要成分为单质钛和碳化钛 [15]。镀钛层能够有效

抑制易潮解相碳化铝的形成，提升其使用寿命[5–7, 10]。

图 5（a）和图 5（b）分别为金刚石镀钛前、后的普通

光学照片，金刚石从金黄色变为灰黑色，从图 5（b）
的反光性来看，镀层相对均匀；从图 5（c）镀钛颗粒

的扫描电镜图像可以发现，镀层较为平整，表面存

在一定数量、形状不规格的凹坑；进一步在图 5（d）
中可以看出，在部分晶面交界处存在部分漏镀区

域，说明放电等离子烧结镀覆方式虽然能够实现

金刚石表面镀钛，但会存在凹坑和漏镀的缺陷。

然而，放电等离子体烧结镀覆方式的技术要求相

对较低、操作简单，可以扩展到其他金属基体。

2.2    金刚石 /铝复合材料的微观组织形貌

表 1 是制备的金刚石/铝复合材料密度和致密度的测量结果。在 3 GPa、700 ℃ 条件下，未镀钛处

理的金刚石/铝复合材料密度达到了 3.06 g·cm−3，是理论密度的 98.4%，该数值高于常规制备方式。而在

相同的制备条件下，镀钛金刚石样品密度可上升到理论密度 3.11 g·cm−3 水平，样品达到全密度 [3, 8]。高

温高压制备时样品所受压力远远超过常规制备方式的压力范围（30～100 MPa），高制备压力能够有效

促进铝基体与金刚石颗粒结合并减少空隙。当使用镀钛金刚石颗粒作为填充材料后，由于钛镀层与铝

基体具有较好的润湿性，能够更好地促进铝基体与金刚石颗粒的充分结合，进一步降低空隙热阻，提高

复合材料的导热率。

表 1    金刚石/铝复合材料的密度和致密度

Table 1    Density and relative density of diamond/Al composites

Diamond type Density of composites/(g·cm−3) Relative density of composites/%

Raw 3.06 98.40

Ti-coated 3.11 100.00
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图 4    镀钛金刚石的 X射线衍射图谱

Fig. 4    XRD pattern of Ti-coated diamond particles

(a) (b)

(c) (d)

20 μm20 μm

图 5    金刚石颗粒形貌：（a）原材料金刚石，（b）镀钛金刚石，（c）镀钛金刚石

扫描电镜图像，（d）镀钛金刚石表面局部放大图像

Fig. 5    Morphology of diamond particles: (a) raw diamond，(b) Ti-coated diamond，
(c) SEM of Ti-coated diamond，(d) the surface of Ti-coated diamond

 

   第 34 卷 高            压            物            理            学            报 第 5 期      

053101-4



图 6 为金刚石/铝复合材料断裂面扫描电镜图像。从图 6（a）可以发现，未镀钛处理的金刚石和铝

基体界面处存在一定数量的空隙，从而产生较高的空隙热阻，阻碍热量传递。从图 6（b）放大图中也可

以发现，金刚石晶面上基本没有发现铝基体残留，说明金刚石和铝基体的非润湿特性导致两相界面结

合较差。从图 6（c）中可以看出，金刚石颗粒表面存在一定量的铝基体残留，图 6（d）放大图可以清楚看

到金刚石晶面处有大量的铝基体包覆，说明镀钛层能够改善金刚石和铝基体的润湿性，提升两相的界

面结合，减少空隙热阻对热传导的阻碍，有利于提升复合材料整体的传热性能。此外，图 6 中未发现金

刚石破碎，说明金刚石体积分数在 50%以内时，其颗粒之间的硬接触较少，不会导致金刚石破碎[16, 20]。

为了进一步分析镀钛层对复合材料界面结合的增强效果，对金刚石颗粒与铝基体界面结合区域中

铝、钛、碳元素分布进行扫描，如图 7所示。图 7中钛元素主要集中在金刚石和金刚石与铝基体的界面

结合处，说明钛镀层在金刚石和铝基体结合部分起到过渡的作用，能够有效改善金刚石和铝基体的润

湿性，在增强界面结合方面具有关键作用。

2.3    金刚石 /铝复合材料的导热性能

图 8 为使用镀钛与未镀钛金刚石制备的金刚石/铝复合材料的热扩散系数和换算后的热导率。对

比发现，未镀钛处理制备的金刚石/铝复合材料的热导率为 144 W/（m·K），低于纯铝的热导率 230 W/（m·K），

主要由于热量从铝基体传导到金刚石内，由电子运动传导转换为声子振动传导，具有较强的界面热阻，

可以达到 2.2 × 10−8 m2·K/W[26]。当使用经过镀钛处理的金刚石时，其热导率显著提高到 529 W/（m·K），

(a) (b)

(c) (d)

200 μm

200 μm

100 μm

50 μm

图 6    金刚石/铝复合材料断裂面扫描电镜图像：未镀钛金刚石（a）～（b），镀钛金刚石（c）～（d）

Fig. 6    SEM images of fracture surfaces of the diamond/Al composites with diamond of un-coated （a），（b）and Ti-coated （c），（d）
 

(a) (b)

(c)

(d)

5 μm

Al

Al

C

Diamand

Ti

图 7    镀钛金刚石/铝复合材料界面扫描电镜结果和元素分布：（a）界面结合部位，（b）铝，（c）金刚石，（d）钛

Fig. 7    SEM images of the interface between diamond particles and Al matrix in the diamond/Al composites
with Ti-coated on diamond particles：(a) interface area, (b) Al, (c) diamond, (d) Ti
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充分说明钛镀层是提升热导率的关键因素。我们认为钛镀层能够增强铝基体与金刚石的润湿性，有效

改善铝基体与金刚石颗粒的界面结合，降低界面热阻，进而提高复合材料的热导率[27–30]。

为了更好地理解钛涂层对金刚石/铝复合材料热导率的影响，采用 Maxwell 模型对复合材料的理论

热导率进行计算[31]
 

λcom = λm

2Vd

(
λd

λm
−1

)
+

(
λd

λm
+2

)
Vd

(
1− λm

λd

)
+

(
λd

λm
+2

) (1)

λ λ λ

λ

式中： com 为复合材料的热导率； m 为铝基体的热导率，设定为 230 W/（m·K）； d 为金刚石颗粒的热导

率，设定为 1 500 W/（m·K）；Vd 为金刚石颗粒的体积分数（50%）。根据参考数值，计算得到体积分数为

50% 的金刚石填充金刚石/铝复合材料的理论热导率 com 为 561 W/（m·K）。本实验结果为理论热导率

的 94%，远超过常规制备方式[3, 8–9]。

2.4    金刚石 /铝复合材料的热膨胀性能

图 9 所示为未镀钛与镀钛金刚石制备金刚石/铝复合材料的热膨胀性能测试结果。从图 9（a）中可

以看到，普通金刚石制备的复合材料在不同测试温度下的相对伸长率（dL/L）远高于镀钛处理金刚石制

备的复合材料。普通金刚石制备的复合材料热膨胀系数（CTE）为 2.0 × 10−5 K−1，使用镀钛金刚石制备

的复合材料其热膨胀系数下降至 1.3 × 10−5 K−1，如图 9（b）所示。分析认为，由于未镀钛金刚石与铝基体

界面结合较弱，铝基体在复合材料的热膨胀中占主导地位；而镀钛金刚石增强的金刚石 /铝复合材料

中，由于钛镀层能够有效促进铝基体与金刚石的界面结合，可以抑制高温带来的弹性和塑性变形 [10, 32]，
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图 8    金刚石/铝复合材料的热学性能：（a）热扩散系数，（b）热导率

Fig. 8    Thermal properties of the diamond/Al composites: (a) thermal diffusion coefficient，(b) thermal conductivity
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图 9    未镀钛和镀钛制备的金刚石/铝复合材料的变温伸长率（a）和热膨胀系数（b）

Fig. 9    Relative elongations （a）and CTEs （b）of diamond/Al composites reinforced
with uncoated and Ti-coated diamond particles
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表明钛镀层对于提高热导率、降低热膨胀系数起主要作用 [15, 23]。高压制备方式虽然能够促进界面结

合，但由于受到金刚石和铝基体没有润湿性的影响，其界面结合易受外界环境因素的影响[33]。因此，高

温高压与金刚石表面镀钛处理两者共同作用能够显著提升金刚石/铝复合材料制备效能。

3    结　论

采用高温高压粉末冶金方式，使用纯铝粉末和镀钛金刚石颗粒成功制备出热导率为 529 W/（m·K）

的高导热金刚石/铝复合材料，热导率达到 Maxwell 理论模型的 94%。研究表明：高温高压制备方式和

镀钛处理能够有效提高基体和金刚石的界面结合，钛镀层有效降低了界面热阻，显著提升了复合材料

的热导率，降低了热膨胀系数。本研究为高温高压制备新型金属基导热复合材料的发展提供了重要的

实验支撑。
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High Thermal Conductivity of Diamond/Al Composites via
High Pressure and High Temperature Sintering

HOU Ling, SHEN Weixia, FANG Chao , ZHANG Zhuangfei, ZHANG Yuewen,
WANG Qianqian, CHEN Liangchao, JIA Xiaopeng

（Key Laboratory of Material Physics of Ministry of Education, School of Physics and Microelectronics,

Zhengzhou University, Zhengzhou 450051, Henan，China）

Abstract:  Diamond/aluminum composites with a high thermal conductivity of 529 W/（m·K） were prepared
using pure aluminum as the matrix and 50 vol.% Ti-coated 200 µm diamond as the filling material  within
10 min by high temperature (700 ℃) and high pressure (3 GPa) powder metallurgy method. The morphology
and  properties  of  Ti-coated  diamond  were  characterized  by  optical  microscope  and  X-ray  diffraction.  The
properties of the prepared diamond/aluminum composite were tested by laser thermal diffusion instrument,
scanning  electron  microscope  and  thermal  expansion  instrument.  It  is  found  that  the  Ti-coating  diamond
prepared by spark plasma sintering is mainly composed of titanium and a small amount of titanium carbide.
Compared with raw diamond under the same preparation conditions, the Ti-coated diamond could effectively
improve the thermal  conductivity  of  diamond/aluminum composites.  Meanwhile,  the  high temperature  and
high pressure method can be used to prepare the full  density of diamond/aluminum composites,  which can
effectively  improve  the  interface  bonding  between  aluminum  matrix  and  diamond  particles,  reduce  the
interface  spaces  and  effectively  improve  the  thermal  conductivity  of  composites.  Compared  with  the
conventional methods such as vacuum hot pressing, spark plasma sintering and gas pressure infiltration, the
sample  preparation  period  of  high  temperature  and  high  pressure  powder  metallurgy  is  short  (several
minutes). This research is helpful to expand the preparation method of high thermal conductivity composites,
expand the product types of domestic six-sided top press, and provide technical support for the preparation of
other metal matrix thermal conductive composites.
Keywords:  high temperature and high pressure；powder metallurgy method；composites；diamond；Ti-
coated
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斜波压缩下锡的相变动力学特性

种    涛，赵剑衡，谭福利，王桂吉
（中国工程物理研究院流体物理研究所，四川 绵阳　621999）

摘要：利用磁驱动加载装置（CQ-4）和高精度速度测试装置（DPV），开展了斜波加载下

锡的动态压缩实验。实验结果表明：锡在加载阶段经历了弹塑性转变和相变等物理过程，相变

压力约为 7.5 GPa。β–γ相变对应的特征速度随着锡厚度的增加，从 676.3 m/s 减小到 636.8 m/s，

对应的压力从 7.62 GPa 降低到 7.11 GPa。结合 Hayes 多相状态方程和非平衡相变动力学模型，

对锡的斜波压缩实验过程进行了模拟，数值计算结果可以较好地描述锡在加载阶段的弹塑性转

变和相变等物理过程。讨论了体模量在不同热力学过程中的物理形式，计算结果显示，斜波压

缩过程需考虑压力对体模量的修正。分析了相变弛豫时间、体模量等典型物理参数对速度波形

的影响，结果表明，相变弛豫时间和各相初始自由能主要影响混合区部分速度波形，γ相的体模

量参数只影响相变后的速度波形，β 相的体模量参数会影响整体速度波形。

关键词：相变；多相状态方程；斜波加载；锡

中图分类号：O521.2                      文献标识码：A

金属锡有 4 个固体相和 1 个液态相，其结构对压力和温度非常敏感。针对锡的这些动力学特性，

人们从实验 [1– 5] 和理论 [6– 13] 方面开展了深入研究。锡在常温常压下为 I41/amd 群的体立方正交结构

（β 相），温度低于 287 K 时转变为立方金刚石结构（α 相），505 K 时开始发生熔化 [14]。利用静高压实验

结合 X 射线衍射（XRD）装置观测到：常温下压力超过 9.4 GPa 时锡会发生 β–γ 相变 [15– 16]，γ 相为

I4/mmm 群的体立方正交结构，此相变为一级相变，会引起约 2.6% 的体积间断 [2 ,17– 21]；当压力超过

40 GPa[3–4] 时 γ相转变为 bcc相，γ相和 bcc相在 40～56 GPa压力范围内可以共存，这一相变也是一级相

变，对应的体积变化约为 0.76% [ 1 4 ]。在冲击压缩实验中，锡的 β–γ 相变可以由 Hugoniot 数据 [ 2 2 ]

或速度波剖面 [15–16] 观测到，而 γ–bcc 相变因为体积间断太小无法识别。冲击加载下，锡在压力超过

23 GPa 时发生卸载熔化，在压力超过 49 GPa 时发生冲击熔化[16]。Vaboya 等[20]、Barnett 等[2]、Liu 等[4] 和
Cavaleri 等 [23] 测量了锡的 β 相和 γ相的等温压缩线。Rayne 等 [24]、Kamioka[25]、Hu 等 [26] 和 Song 等 [27] 开

展了锡的高压声速测量和计算。锡的冲击熔化性能也被广泛研究 [9–10, 28]。Davis 等 [29] 首次利用 Z 装置

开展了斜波压缩下锡的动力学实验研究，观测到了锡的 β–γ相变，并利用 Hayes[30] 多相状态方程对实验

过程进行了数值模拟，计算结果和实验结果大致吻合，但在相变混合区存在较大差异。Anderson 等 [15]

利用冲击实验开展了锡的相变和层裂研究，观测到了相变和层裂现象，给出了物理模型及参数，但未给

出计算结果。

对于锡的多相状态方程，Anderson 等 [15]、Cox[31]、Buy 等 [32] 分别构建了 Grüneisen 形式的物态方程，

Khishchenko[33] 建立了自由能形式的完全物态方程，但并未给出模型参数，张林等[34] 基于德拜模型构建
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了锡的 β 相和 γ相的自由能形式的完全物态方程，该模型计算的相图和等温压缩线可以和实验较好吻

合。Song 等 [27] 结合多相状态方程和多相 Steinberg Guinan 本构模型对锡的冲击实验进行了数值模拟，

其中多相本构关系考虑了包氏效应（Bauschinger effect），可以更好地描述冲击卸载过程。

迄今为止，锡的相变动力学特性研究主要集中在静高压和冲击实验，斜波压缩实验技术在材料相

变动力学研究方面具有一定的优势 [35]，但是将斜波加载技术用于锡的相变研究工作很少。另外，锡的

多相状态方程研究主要集中在 Grüneisen 状态方程形式，自由能研究主要用于计算相图，利用基于自由

能的多相状态方程对动力学实验过程开展数值模拟的工作未见公开报道。本研究基于磁驱动加载装

置 CQ-4[36] 开展纯锡的斜波压缩动力学实验，探究锡的相变动力学特性；结合 Hayes 多相状态方程和非

平衡相变速率模型，对实验动力学过程开展数值模拟，用以模拟锡的弹塑性转变和相变等物理

过程。

1    加载实验原理和负载区设计

1.1    磁驱动斜波加载实验原理

CQ-4 装置是采用低电感电容器组储能、固体绝缘、平行板传输的紧凑型磁驱动加载装置，当工作

电压为 85 kV 时，负载区可输出上升沿 400～600 ns、峰值约 4.0 MA 的光滑脉冲电流[36]。磁驱动准等熵

平面压缩装置的加载原理如图 1 所示。脉冲大电流流经由两个相近的平行导电平板构成的回路时，在

两个电极板之间的间隙中感生脉冲强磁场。由于趋肤效应，脉冲电流沿电极板内表面流动，脉冲大电

流和感生强磁场相互作用产生的洛伦兹力作用在电极板内表面，形成压缩应力脉冲（磁压力）并沿电极

板厚度方向传播，作用在置于电极板上的样品。所产生的磁压力与放电电流之间的关系[37] 为 

p =
1
2

kµ j2 (1)

式中：p 为压力；µ为真空磁导率；j 为流经极板内侧的线电流密度；k 为电极构型系数，k 值主要与极板构

型、上下极板间隙、电极材料、放电波形等因素相关。

1.2    实验负载区设计

为保证在实验关注的时间、空间范围内对锡样品进行一维应变加载，且保证样品中不形成冲击

波，需要对磁驱动斜波加载实验负载区构型进行优化设计，具体的设计方法见文献 [37]。本实验的负

载区布局如图 1 所示，单发实验设置 4 个速度测试点，分别测量 3 个不同厚度的锡样品自由面速度和

1 个铝极板自由面速度，4 个测速点均设置在样品或极板中心位置。实验样品和极板的参数如表 1 所

示。3 个锡样品的直径均为 8.0 mm，厚度分别为 1.278、1.568 和 1.871 mm；极板宽度为 8.0 mm，厚度分

别为 1.006、1.006、0.998和 0.996 mm，铝极板自由面速度测试位置的极板厚度为 0.996 mm。

表 1    实验条件

Table 1    Experimental condition

Exp. No. Position Material Size/(mm × mm)

Plate_top left 1100Al 8.0 × 1.006

Sample_top left Sn ∅8.0 × 1.278

Plate_top right 1100Al 8.0 × 1.006

Shot 696 Sample_top right Sn ∅8.0 × 1.568

Plate_bottom left 1100Al 8.0 × 0.998

Sample_bottom left Sn ∅8.0 × 1.871

Plate_bottom right 1100Al 8.0 × 0.996

Al

PDV

PDV

Sn

Sn

Sn

PDV

PDV

pB
j

 

图 1    磁驱动斜波实验负载区样品布局图

Fig. 1    Schematic diagram of magnetically driven ramp
wave loading and the samples
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2    实验结果分析

实验测得 3 种厚度的锡样品的自由面速度剖

面如图 2 所示。由图 2 可知，3 种厚度的锡样品的

自由面速度剖面波形基本一致，只是幅值存在差

异。随着加载压力的增加，锡的自由面速度平滑

上升，依次经历弹塑性转变和相变过程。速度剖

面上动力学过程对应的特征值如表 2所示，锡的弹

塑性拐点对应的特征速度 uEP 约为 40 m/s，弹性极

限为 381.2 MPa，对应的屈服强度为 197.0 MPa，
3 种厚度锡样品的特征值基本相等。β–γ相变对

应的特征速度随着锡厚度的增加，从 676.3 m/s 减
小到 636.8 m/s，对应的压力从 7.62 GPa 降低到

7.11 GPa，这是由相变应力波演化造成的，与现有

的铁的冲击实验结果变化趋势相同。

3    数值模拟与分析

为了准确地描述相变的动力学过程，除守恒

方程外，还需要描述相变过程的相变动力学方程

和多相状态方程。本研究采用率相关的非平衡相

变动力学方程和 Hayes多相状态方程。

3.1    相变动力学方程

非平衡相变动力学方程采用 Hayes[30] 模型，其物理背景为：相变速率与相变驱动力及可供初始相

相变生长的空间成正比，具体形式为 

•
ξ = H

1
rkBT

G1−G2

τ
, H =


1− ξ G1−G2 ⩾ D12

0 −D21 <G1−G2 < D12

ξ G1−G2 ⩽ −D21

(2)

τ

τ

式中：ξ为新相的质量分数，H 为可供初始相相变生长的空间，G 为 Gibbs 自由能，G1–G2 为相变驱动力，

r 为单位体积中的原子数，kB 为 Boltzmann 常数，T 为当前温度， 为相变弛豫时间，D12 为初始相向新相

转变的能障，D21 为新相向初始相转变的能障。当相变弛豫时间  = 0 时，满足相变临界准则，相变瞬间

完成，这就是平衡相变模型。

3.2    锡的自由能

相变速率方程需要计算各相的 Gibbs 自由能，而 Gibbs 自由能也可以由 Helmholtz 自由能得到

（G(v,T) = F(v,T) + pv）。锡在给定比容 v 和温度 T 时的 Helmholtz自由能[34] 为 

F(v,T ) = ϕ0(v)+Fion(v,T )+Fel(v,T ) (3)

ϕ0(v) Fion(v,T ) Fel(v,T )式中： 为固体的结合能， 为晶格的振动自由能， 为电子的自由能。

固体的结合能只是比容的函数，与温度无关，具体表达式为 

ϕ0(v) =Φ0(vR)+
(

BR

B′R
− pR

)
(v− vR)+

BRvR

B′R(B′R−1)

[(vR

v

)B′R−1

−1
]

(4)

B′R

式中：vR 为参考比容，Φ0（vR）为结合能在参考比容的值，BR 为绝对零度时固体在参考点处的体模量，

为 BR 对压强的导数，pR 为对应的压强。

在准谐振子近似下，晶格的振动自由能形式为 

表 2    速度波剖面上的特征值

Table 2    Characteristic values of the velocity profiles

Thickness of Sn/mm uEP/(m·s–1) uPT/(m·s–1) pPT/GPa

1.278 40.0 676.3 7.62

1.568 39.6 660.0 7.41

1.871 40.2 636.8 7.11
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图 2    Shot 714实验测量的自由面速度剖面

Fig. 2    Experimental free surface velocities of shot 714
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Fion(v,T ) = NkB

{
9
8
Θ(v)+3T ln[1− e−Θ(v)/T ]−TD

(
Θ(v)

T

)}
(5)

Θ(V)式中：N 为固体单位质量的原子数， 为德拜温度，D(z)为德拜积分。

电子的自由能表达式为 

Fel(v,T ) = −1
2
Γ(vR)

(
v
vR

)α
T 2 (6)

锡的 Helmholtz自由能参数见表 3。

3.3    多相状态方程和本构关系

Hayes[30] 提出的多相状态方程广泛应用于材料动态压缩下相变过程的数值模拟研究，其压力和温

度的具体计算形式为  
ṗ = BS ,ξ(ε̇v−∆εv · ξ̇−αξṪ )

Ṫ = −
T∆η · ξ̇+Asi j γ̇

C
i j

cp,ξ

(7)

BS ,ξ ∆εv cp,ξ

αξ

式中：ξ为某时刻各相质量分数， 为该时刻的等熵体模量， 为相变引起的体应变间断， 为定压比

热容， 为体膨胀系数。

BS ,ξ

K0 = ρ0C2
0

对等熵体模量（ ）进行细致分析。在冲击压缩相变实验中，材料的物理状态可以认为是从初始

态跳跃到终态，在压力-比容平面上对应的路径是两条 Rayleigh 线，体波声速对应的是两条 Rayleigh 线

的斜率，可以认为是常数，由热力学关系 可知，各相的体模量也可设为常数。在斜波压缩相变

实验中，材料的物理状态是连续的从初始态过渡到终态，在压力-比容平面上对应的路径是完整的（准）

等熵线，体波声速、体模量等物理量都是连续变化的，并且是当前状态（压力、温度、比容等）的函数，不

能再近似为常数。本研究只考虑压力对体模量的影响，斜波压缩过程中温度升高很小，可以忽略温度

的影响，借鉴适用于等熵过程的Murnaghan状态方程，将等熵体模量写为 

BS = BS 0+B′S 0 p (8)

BS BS 0 B′S 0

BS 0 B′S 0 B′R

式中： 为等熵体模量， 为初始等熵体模量， 为体模量对压力的一阶导数，p 为压力。本研究中

和 BR 相等， 和 相等。

本构关系采用 Steinberg模型[38]
 

Y = Y0[1+ κ(εp+εi)]n[1+Apη−1/3−C(T −300)] (9)

κ εp εi式中：Y0 为初始屈服强度， 和 n 为硬化系数， 为等效塑性应变， 为初始塑性应变，A 和 C 分别为剪切

模量对压力和温度的系数，η=V0/V。由于锡的 β 相和 γ相强度较低，差异较小，对相变影响较小，本研究

对两相采用相同的模型和参数，具体参数见表 4。

表 3    锡的 Helmholtz 自由能计算参数[34]

Table 3    Parameters for the Helmholtz free energy of tin[34]

Phase vR/(cm3·g–1) TR/K pR/GPa Θ(vR)/K q1 BR/GPa B′R Φ0/(J·kg–1) Γ/(J·kg–1·K–2) α

β 0.137 2 298.15 0 180.91 1.60 58.0 2.8 0 0.015 1.0

γ 0.119 8 298.15 8.664 187.77 1.38 78.1 0.2 85.3 × 103 0.015 1.0

表 4    锡的 Steinberg 模型[38] 参数

Table 4    Parameters for the Steinberg model[38] of tin

τ /ns ∆εv Y0/GPa κ εi n A/GPa–1 C/K–1

6.0 –0.018 0.2 2 000.0 0.0 0.06 8.66 2.12 × 10–3

   第 34 卷 高            压            物            理            学            报 第 1 期      

011101-4



3.4    计算结果和分析

本研究以极板内表面压力历史为输入条件，加载压力由铝极板自由面速度历史结合反积分程序给

出，图 3（a）显示了加载电流和压力随时间的变化，电流上升沿约为 550 ns，电流峰值约为 2 MA，压力峰

值约为 18 GPa。3 种厚度的锡的物理模型和对应的参数均相同，加载边界相同，图 3（b）为计算和实验

速度波形图。由图 3（b）可知，计算和实验结果基本一致，计算结果能很好地再现锡样品在斜波压缩下

经历的弹塑性转变和相变过程，且计算得到的弹塑性拐点和相变拐点数据与实验结果吻合，验证了物

理模型及其参数的正确性。

B′S 0 = 0.0

图 4 为考虑和未考虑式（8）对 Hayes 模型修正两种情况的计算结果和实验速度剖面，未考虑修正

的 Hayes 模型 ，其他参数不变。由图 4 可知：未修正模型得到的计算结果在发生弹塑性转变之

后小于实验结果，相变起始点对应的特征速度小于实验值；修正后的 Hayes 模型得到的计算结果与实

验结果吻合良好，两种情况最终得到的峰值速度基本相等。整体来看，未考虑修正模型得到的计算结

果显示材料偏软，这是由于两种情况下的等效体模量不同。图 5 为 0.7 µs 时厚度为 1.568 mm 的锡样品

中的压力和 γ相的质量分数沿厚度方向的分布曲线，将厚度 H = 0 mm 处定义为加载面，H = 1.568 mm
处定义为自由面。由图 5 可知，压力在加载面处最高，约为 18 GPa，随后沿锡的厚度方向降低，在自由

面附近压力为零。由于压力作用及材料本身的动力学特性，根据锡所处热力学状态的不同，将压力沿
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图 3    实验加载压力（a）以及计算与实验速度波形（b）

Fig. 3    The loading pressure(a) and the calculated and experimental velocities (b)
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图 4    计算和实验自由面速度对比

Fig. 4    Comparison of measured free surface velocity
with calculated values
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图 5    0.7 µs时压力和 γ相质量分数沿样品厚度方向分布

Fig. 5    Pressure and mass fraction of γ phase
along the thickness of the sample at 0.7 µs
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∆εv

∆εv ∆εv · ξ̇

样品厚度方向分布曲线分为 4 个区域：自由面至 H3（H3 ≈ 1.26 mm）为压力较低的弹性段；H3 至 H2（H2 ≈
1.07 mm）为压力基本相同的弹塑性转变段，H3 处压力约为 380 MPa；H2 至 H1（H1 ≈ 0.58mm）为压力逐渐

上升的 β 相塑性段；H1 至加载面，γ相质量分数从零递增到 100%，这一区域为混合相区，H1 处压力约为

7.5 GPa。从 H1 处开始，向加载面方向压力上升的斜率明显减小，这是由相变引起的体应变间断 造

成的，由于  < 0，如果样品在某位置处发生相变，那么等效体应变中将会产生一个负的修正项 ，

该修正项会导致压力减小，可以近似地认为相变的同时产生一个稀疏波，该稀疏波的强度与材料相变

引起的体应变间断和这一时刻的相变速率相关。

3.5    模型参数对速度波形的影响

τ τ

τ

参数 为相变弛豫时间，其物理意义为相变建立平衡需要的时间。理论上 值越大，相变需要的时

间越长，相变混合区跨越的压力区间越大，由 β 相向 γ相的力学特性过渡越平稳。在速度波形上表现

为， 值越大，相变混合区对应的速度区间斜率越平滑。不同相变弛豫时间对应的速度波形如图 6 所

示，其他动力学参数不变，如表 4 所示，得到的计算结果与理论分析结果相同。参数 Φ0 为结合能在参

考比容的值，也是 Helmholtz 自由能的初始值，理论分析时更关心各相间的相对值，因此一般将初始相

的值设为零，由相变动力学方程式（2）可得，新相的 Φ0 值直接影响相变起始点。根据不同 Φ0 计算得到

的结果如图 7 所示，其他动力学参数不变，得到的计算结果与理论预估趋势吻合，但是整体波形基本

不变。

Cb =
√

B/ρ

B′Rβ
B′Rβ

B′Rβ

参数 BRβ 为 β 相的初始体模量，由体波声速 可知，随着体模量的减小，声速减小，自由面

速度起跳点推迟，弹塑性转变对应的速度平台被拉长。另外，在相同的比容和温度下，随着体模量的减

小，压力减小，相变起始压力降低。不同 BRβ 值的速度波形见图 8，其他动力学参数不变，计算得到的波

形变化趋势和理论分析相同。参数  为 β 相的体模量对压力的一阶导数，它对体模量的影响虽然与

压力有关，但在低压段表现不明显，随着压力的增加，影响越来越显著。图 9为根据不同 数值计算得

到的速度波形。由图 9 可知，在 100 m/s 内，相变速度几乎没有受到影响；随着加载压力的提高， 增

大，初始相速度斜率明显提高，相变起始点对应的特征速度明显增加。

B′Rγ
B′Rγ

B′Rγ

BRγ 和  分别为 γ相的初始体模量和体模量对压力的一阶导数，与 β 相的参数相似，它们直接影

响混合相和 γ相对应的速度波形。不同 BRγ 和   值的速度波形如图 10 和图 11 所示。随着 BRγ（或

）的增加，相变前速度波形不变，相变开始后对应的速度斜率明显提高，与理论值吻合。
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图 7    Φ0 对相变速度波形的影响

Fig. 7    Influence of Φ0 on velocity waveform
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4    结　论

通过金属锡的斜波压缩实验，研究了锡的相变动力学特性，结合 Hayes 多相状态方程和非平衡相

变动力学模型对锡的斜波压缩实验过程进行了模拟，得到以下结论。

（1）通过斜波压缩实验得到了不同厚度的锡样品后表面含有弹塑性转变和相变信息的自由面速度

剖面；锡的 β–γ相变对应的特征速度随着样品厚度的增加，从 676.3 m/s 到 636.8 m/s 略有减小，对应的

压力从 7.62 GPa降低到 7.11 GPa。
（2）数值计算结果可以较好地描述锡在加载阶段的弹塑性转变和相变等物理过程。讨论了体模量

在不同热力学过程中的物理形式，计算结果显示，斜波压缩过程需要考虑压力对体模量的修正。相变

弛豫时间和结合能主要影响混合区部分速度波形，γ相的体模量参数只影响相变后的速度波形，而 β 相

的体模量参数会影响整体速度波形。

感谢中国工程物理研究院流体物理研究所的吴刚、邓顺益、税荣杰、胥超和马骁在实验运

行、维护和测速方面提供的帮助！
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Dynamic Characteristics of Phase Transition of Tin under Ramp Wave Loading

CHONG Tao, ZHAO Jianheng, TAN Fuli, WANG Guiji

（Institute of Fluid Physics, China Academy of Engineering Physics, Mianyang 621999, Sichuan, China）

Abstract:   The dynamics of  phase transition of  tin  under  ramp wave loading was studied with experiment
and  simulation.  The  ramp  wave  compression  experiment  of  tin  was  carried  out  with  photonic  Doppler
velocimetry  (PDV)  and  compact  pulsed  power  generator  CQ-4.  The  velocity  wave  profiles  obtained
experimentally  show  that  tin  undergoes  physical  processes  such  as  elastoplastic  transition  and  phase
transition  in  the  loading  section,  and  the  phase  transition  pressure  is  about  7.5  GPa.  As  the  increase  of
thickness of tin, the characteristic velocity corresponding to the onset of phase transition decreased slightly
from 676.3 m/s to 636.8 m/s,  and the corresponding pressure was from 7.62 GPa to 7.11 GPa.  The Hayes
multi-phase equation of state and non-equilibrium phase transition kinetic model were employed to simulate
the  experimental  process,  and  the  numerical  results  can  well  describe  the  physical  processes  such  as
elastoplastic transformation and phase transformation in the loading section. The calculated results revealed
that the correction of the bulk modulus with pressure needed to be considered under ramp wave compression.
The influence of typical physical parameters, such as phase transition relaxation time and bulk modulus, on
the velocity waveform was discussed. The results show that phase transition relaxation time and initial free
energy mainly affect the velocity waveform in the mixing zone, the bulk modulus of the two phases affect
the velocity waveform after phase transition and overall velocity waveform respectively.
Keywords:  phase transition；multi-phase equation of state；ramp wave loading；tin
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商业纯钛自加热高压热处理的力学性能

任玉铎1，张    洋1，罗    坤2

（1. 吉林建筑大学材料科学与工程学院，吉林 长春　132021；

2. 燕山大学亚稳材料制备技术与科学国家重点实验室，河北 秦皇岛　066004）

摘要：研究了压力对商业纯钛 (CPTi) 淬火过程的影响。分别制备了退火、水淬及高压处理

样品用于比较，分析了相组成和显微组织，并测量了显微硬度。结果表明：高压淬火处理后，样

品组织均为 Ti 马氏体；随着压力的增加，晶粒生长被抑制，显微硬度增加。与常压水淬样品相

比，在低压处理后样品硬度没有显著升高。为了研究高压处理后样品的拉伸性能，对采用自加

热方式的高温高压处理样品进行了拉伸试验。研究表明，处理后样品强度有所提高，并且延展

性良好，接近原始样品。

关键词：高压；纯钛；拉伸性能；组织优化

中图分类号：O521.2                      文献标识码：A

钛和钛合金由于具有良好的机械强度和延展性、良好的生物相容性以及优异的耐腐蚀性而成为

研究热点 [1–3]。为了满足实际生产需求，已有大量关于纯钛和钛合金处理的研究工作，主要针对如何增

强材料性能 [4–5]。一般的强化方法是通过剧烈的塑性变形获得细晶粒：对钛合金板进行轧制处理，使用

较大的挤压力获得极细的晶粒 [6–7]，但轧制处理后的样品有织构，需要进行后处理。等通道转角挤压

（ECAP）和高压扭转（HPT）通过压力实现强烈的变形，是制造纳米级材料的快速方法 [8–10]，然而产品尺

寸过小是这些技术的局限。表面机械研磨处理（SMAT）过程中瞬时微变形所产生的纳米孪晶对合金表

面强化非常有利[11]，但均匀性控制问题难以解决。相比之下，具有静态、大尺寸产品和均质优势的传统

热处理方法可获得较小晶粒尺寸且组织均匀的样品，而高压处理方法在钛和钛合金的实际研究中使用

较少，其原因在于此方法对钛合金中马氏体或晶粒细化进行强化的作用有限 [12]。近年来研究人员发

现，纯金属或合金在高压下通过热处理可以显示出优异的机械性能和更精细的显微组织，这得益于高

压处理可以大大提高样品的冷却速度[13]，同时, 高压处理可以在不同程度上抑制原子扩散[14]。此外，一

些实验结果表明，随着施加压力的增加，结晶活化能降低 [15]。这使得高压处理成为设计和制造材料的

非常好的选择[16]。

通过以上讨论，可以将高压热处理视为对钛和钛合金强化的新型方法。已有研究者在高压（2 ～
40 GPa）下对钛合金的相变、组织演变和力学性能进行研究[17–18]，结果显示，经高压处理后，钛合金具有

优异的显微硬度和延展性。但是，为了保持压力，在常规高压方法下处理的产品尺寸很小，并且形状为

硬币形或短圆柱状，很难实现大块样品的高压处理。

本研究以商业纯钛（CPTi）为例，使用传统的石墨胶囊（GC）高压炉和自加热高压加热炉进行高温

高压处理，测试水淬（WQ）、GC 高温高压处理和自加热高温高压处理（SH）样品的相变、显微组织演变

和显微硬度，并对自加热高温高压处理样品的拉伸性能进行测试，以验证自加热高温高压处理方法的

可行性，以期为改进钛及钛合金处理方法提供借鉴。
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1    实　验

1.1    实验样品处理

本研究采用的锻造 CPTi锭（纯度 99.7%）由西北有色金属研究所提供。将铸锭在 1 073 K下退火 20 h，
然后随炉冷却至室温，作为原始（AR）样品。切割部分 AR 样品，进行常压水淬处理：将 AR 样品装入石

英管并抽真空封口后，使用马弗炉将样品加热至 1 173 K，而后将装载样品的石英管置于常温水中淬火

处理，得到水淬（WQ）样品。

通过电火花线切割将 AR 样品加工成直径 8 mm、长 10 mm 的圆柱体，进行高温高压（HTHP）处
理。由 CS-1B 型立方压力机液压系统对样品施加压力（2、3、4、5 GPa）。图 1(a) 为石墨压力炉的结构

示意图。样品放置在立方氮化硼（cBN）柱中，用一小块 Ta包裹，以避免硼和氮的渗透，cBN外部的带电

石墨胶囊用作加热炉。为了获得处理的实时温度，将钨铑热电偶丝放置在靠近样品的区域，并根据高

压下相变点的变化对温度进行微调 [19]。先对样品施加压力，然后将温度从室温升至 1 173 K，并保持

10 min，然后淬火至室温，最后非常缓慢地释放所施加的压力，获得样品记为 GC样品。

此外，将 AR 样品加工成直径 3 mm、长 14 mm 的圆柱体，加热方法从石墨炉的对流加热转换为自

热加热（SH），对样品进行 HTHP 处理，处理压力和温度与 GC 样品相同，所得样品记为 SH 。图 1（b）为
不带石墨炉的高压加热炉示意图。电流直接流经样品，以实现自加热过程。防止杂质渗透的方法与传

统方法相同。为了确保整个样品均匀加热，在样品两端设置两个石墨板以进行温度补偿。

1.2    实验检测

采用 Rigaku smartlab X 射线衍射仪，在 30°～90°的扫描范围内以 0.02°的步长观察样品的相组成。

用奥林巴斯光学显微镜观测样品的微观结构。采用标准的金相研磨、抛光和蚀刻程序，将样品在 Kroll
试剂（100 mL H2O, 3 mL HF, 5 mL HNO3）中蚀刻，以观察晶界和形貌。使用显微硬度测试仪（KB 5 BVZ）
通过金刚石维氏压头测量硬度。采用万能试验机（Inspekt 100），以 0.33 mm/min 的速度对 SH 样品进行

拉伸试验，并将圆柱状样品加工成狗骨形状[19]。整个变形过程由高清摄像机记录下来，以计算伸长率。

为了确保数据的准确性，至少对 3个样品进行测试。

2    结果与讨论

2.1    显微组织

图 2 为 AR、WQ 及在不同压力处理后 GC 和 SH 样品的 X 射线衍射（XRD）谱。可以发现，AR 样品

的相组成是纯 α-Ti。对于 WQ、GC 和 SH 样品，峰形没有改变，考虑到样品的淬火过程，结合金相显微

观察，确认其相组成为 Ti 马氏体。随着压力的增加，GC 和 SH 样品的峰位向高角度方向略有偏移，与

Zhao等[13] 在实验中观察的现象一致。

Pyrophyllite

cBN

Conductive steel ring

Graphite

ZrO

Sample

(a) Graphite-capsule type (b) Self-heating type

图 1    高压组装示意图

Fig. 1    Schematic of high pressure assembly
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普遍认为，在纯钛或含少量合金元素的 α-Ti 合金中，Ti 马氏体的相变机制为 β 高温相在淬火过程

中通过剪切作用而非原子扩散发生相变。Ti 马氏体的晶格类型与 α-Ti 相同，为六方密堆积，因此经淬

火处理后峰形没有改变 [12]。此外，在 XRD 谱中可以观察到高压处理样品的 Ti 主峰相比 AR 样品有微

小的偏移，其原因在于高压下样品晶格被压缩[20]，高压淬火处理时，淬火过程中产生的内应力及位错会

阻碍晶格恢复[21–22]，因此即使释放了压力，XRD谱中主峰的峰位和 AR样品相比仍有微小偏移。

图 3 为 AR 和 WQ 样品的显微照片。可以看出：淬火前样品的微观结构（图 3(a)）主要为较大的等

轴 α-Ti晶粒；常压淬火处理后（图 3(b)），样品由粗马氏体板条组成，对应 XRD结果。

据报道，常压下马氏体的晶粒尺寸取决于冷却速度[23]。然而，水淬的冷却速率很高（135 K/s），使得

马氏体转变过程非常剧烈，甚至导致样品体积增大 [24]。此外，在 α→β 相变过程中，高温 β-Ti 晶粒生长

较大，而后通过剪切力相变产生的 Ti 马氏体的晶粒尺寸不受样品体积和 β 晶粒尺寸的限制，其晶粒在

常压下既宽又厚。

图 4 为采用 GC 方法在不同压力下淬火的 CPTi 的金相显微组织图像。与 WQ 样品相比，GC 样品

中 Ti 马氏体晶粒的尺寸大大减小，并且随着压力的增加，厚度减小。对样品施加的压力和样品在热处

理过程中冷却速度的变化共同影响样品微观形貌的演变。随着压力的增加，样品导热系数增加，热传

递更高，冷却速度更快 [25]。但是，压力介质会极大地降低热传递，使高压下的冷却速率（68 K/s，2 GPa）
远比水淬低。另外，施加的压力可以增加成核速率，同时降低晶粒的生长速率[26]。在这种情况下，更多

的 Ti 马氏体晶粒在 β-Ti 晶粒中成核，并且高压的保持限制了马氏体的晶粒长大。因此，GC 样品的马

氏体晶粒尺寸远小于WQ样品，说明压力对抑制晶粒长大的贡献大于冷却速率。
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图 2    不同处理方法得到的 CPTi样品的 XRD谱

Fig. 2    XRD patterns of CPTi samples after different treatments
 

(a) As-received sample (b) Water quenched sample treated at 1 173 K

100 μm 100 μm

图 3    AR和WQ样品的金相照片

Fig. 3    Metallographs of AR and WQ samples
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图 5 给出了不同压力下 SH 样品的金相组织图像。可以看出，SH 样品的显微组织与 GC 样品相

同，Ti马氏体晶粒大小相近。

2.2    显微硬度

图 6 显示了在相同载荷（500 g）下保持载荷

15 s 时 AR 和 WQ 样品的显微硬度变化。可以看

出，WQ 样品的平均硬度为 197 MPa，高于 AR 样

品的 118 MPa。
WQ样品的 Ti马氏体晶粒宽且厚（见图 3（b）），

晶粒难以旋转和滑动，直接影响合金的塑性形变

性能。此外，马氏体内部存在高密度位错，在快速

冷却过程中没有足够的时间释放，致使马氏体变

得硬而脆[27]。因此，WQ 样品的硬度高于 AR 样品

硬度。

随着处理压力的增加，GC 样品的硬度增加。

如图 6 所示，5 GPa 下处理的 GC 样品的显微硬度

（246 MPa）比 AR 样品高，但是 2 GPa 下处理的

GC样品硬度（187 MPa）却比WQ样品低一些。

一些研究指出，马氏体层的厚度会显著影响合金的硬度 [18]，并且随着厚度的减小，显微硬度增大。

在 Ti 合金中，较细的晶粒具有较薄的片层，马氏体的层状间距减小，单位体积的层状界面面积增大。

因此，更多的界面抑制了位错滑移，并且细小层状也限制了滑行距离。同时，位于界面边界的位错可能

限制位错运动，导致界面之间的滑动减缓 [28]。在这种情况下，β 相的细小晶粒和高压抑制了 Ti 马氏体

的生长，导致 GC 样品的硬度更高。另外，低压下样品的冷却速度比 WQ 样品慢得多，为马氏体释放应
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(c) 4 GPa
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(d) 5 GPa
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图 4    1 173 K、不同压力下处理的 GC样品的金相照片

Fig. 4    Metallographs of the samples treated at 1 173 K under different pressures in graphite capsule
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图 6    不同处理方法得到的 CPTi样品的显微硬度

Fig. 6    Microhardness of CPTi after different treatments
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图 5    不同压力下自加热处理后 SH样品的金相照片

Fig. 5    Metallographs of the samples treated at 1 173 K under different pressures by self-heating
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力提供了足够的时间。从图 7 中可以看出，2 GPa
下处理的 SH 样品的马氏体厚度与 WQ 样品基本

相近。

尽管 2 GPa 高压淬火的 GC 样品硬度略低于

WQ 样品，但拉伸试验证明较细的晶粒可能带来

更好的延展性。然而 GC 样品却存在尺寸太小的

问题，无法加工成合适的拉伸样品。

2.3    拉伸性能

综合金相显微图像、XRD 谱和显微硬度测试

数据，可以得出，GC 和 SH 样品的力学性能基本

一致，说明在高压下不同的加热方式不会显著改

变 CPTi 的物相。然而，GC 样品却存在尺寸太小

的问题，自加热高压处理解决了这个问题。

对 SH 样品进行机械加工，以进行拉伸测试。

表 1 显示了 SH 样品在不同压力下的拉伸性能。可以看出：压力在 5 GPa 以下时，SH 样品的屈服强度

和极限拉伸强度（UTS）分别约为 455.5 和 495.2 MPa，远高于 AR 样品的 298.1 和 331.4 MPa，拉伸强度也

表现出类似于显微硬度的变化趋势；AR 样品的伸长率约为 44.7%，与 SH 样品（36.7%，5 GPa）比较接

近。AR、WQ和 SH样品的室温应力-应变曲线如图 8所示。

从拉伸数据可以看出，较高的冷却速度带来

了强度的提升，却大大降低了形变能力（30.2%，

WQ 样品）。而高压处理后，样品晶粒尺寸的长大

被抑制，样品的形变分散到更多的晶粒中，从而使

材料能够承受更大的变形以获得更大的伸长率。

此外，较细的晶粒具有更多锯齿形边界，不利于裂

纹的扩展，样品形变相对更困难，样品拉伸强度得

到了提升[29]。

总而言之，经过多次 XRD、金相和机械性能

测试，与水淬相比，HTHP 热处理样品具有明显的

晶粒细化、更好的机械强度和延展性等优势。另

外，在高压下，长度较大的样品可以通过自加热均

匀处理。这种高压工艺改进对材料制造及高压热

处理研究有很大的帮助。

表 1    采用自加热法在 1 173 K、不同压力下处理的 CPTi 样品的拉伸性能

Table 1    Tensile properties of CPTi treated by self-heating at 1 173 K under different pressures

Condition UTS/MPa Yield stress/MPa Elongation/%

AR 331.4 298.1 44.7

WQ 461.5 409.8 30.2

SH, 2 GPa, 1 173 K 470.2 425.4 42.3

SH, 3 GPa, 1 173 K 477.8 429.6 41.1

SH, 4 GPa, 1 173 K 480.2 446.4 40.2

SH, 5 GPa, 1 173 K 495.2 455.5 36.7
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图 7    不同处理方法下 CPTi样品马氏体板条尺寸变化

Fig. 7    Grain size/thickness of CPTi samples
after different treatments
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图 8    不同压力下自加热法处理后样品的应力-应变曲线

Fig. 8    Engineering stress-engineering strain curves of
samples treated by self-heating under different pressures
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3    结　论

（1）原始 CPTi的相组成为 α-Ti，经过水淬和高压处理后，α-Ti转变为 Ti马氏体。

（2）金相观察结果表明，水淬后的马氏体晶粒粗大，在高压下马氏体晶粒的厚度减小。

（3）CPTi的显微硬度随压力增加而增大，当压力为 5 GPa时，显微硬度比原始 CPTi增大 48%。

（4）使用自加热法在高压下对 CPTi 进行了热处理，获得了较大尺寸的样品，测试了处理后样品的

显微组织、硬度和拉伸性能，结果表明加热方法的改变不会影响样品性能。

（5）与原始样品相比，水淬后样品的拉伸性能大大降低。自加热样品的塑性较好，和原始样品相

比，延展性相似，高压处理后的样品断裂强度提升了约 30%，塑性仅降低了约 7%。
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Properties of Commercial Pure Titanium under Self-Heating
and High-Pressure Heating Treatment
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Abstract:  The effect of pressure on quenching process of commercial pure titanium (CPTi) has been studied.
Annealed,  water  quenched and high temperature and high pressure (HTHP) treated samples were prepared
for  comparison.  The  phase  composition  and  microstructure  were  analyzed,  and  the  microhardness  was
measured. Results showed that under high pressure quenching, specimens were all α-Ti martensite, and the
grain  refinement  and  microhardness  were  increased  with  the  increasing  pressure.  For  the  pressure  treated
sample, there was no elevation on hardness compared with water quenched sample. Besides, the elongation
of water quenched specimen was quite lower than that of the as-received sample. Herein, to investigate the
ductility  and  tensile  strength,  tensile  test  was  carried  out  by  using  samples  treated  by  self-heating  process
under high pressure. The data showed that the strength of the treated sample was substantially promoted and
the ductility was good, which was close to as-received sample.
Keywords:  high pressure；pure titanium；tensile properties；grain refinement
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RDX 单晶炸药的冲击-斜波加载实验研究

种    涛，莫建军，蔡进涛，王桂吉
（中国工程物理研究院流体物理研究所，四川 绵阳　621999）

摘要：基于磁驱动加载装置 CQ-4，完成了冲击 -斜波复杂加载实验设计，开展了 RDX 单晶

(210)、(100) 两个晶向在不同加载压力下的冲击-斜波压缩实验，获得了 RDX 单晶样品与 LiF 窗

口界面的速度历史曲线和纵波声速。实验结果显示：速度波剖面可分为冲击压缩、斜波压缩和

卸载 3 部分；当冲击压力较高时，冲击压缩段中不再出现弹塑性转变以及 4 GPa 附近相变的速度

特征波形；当冲击压力较低时，在冲击压缩段观测到了弹-黏塑性波形。

关键词：RDX 单晶炸药；冲击-斜波加载；弹塑性转变；斜波压缩

中图分类号：O521.2; O347.3                      文献标识码：A

α β γ

δ ϵ α α γ

炸药晶体的动力学特性与其反应机理、化爆安全性问题紧密相关，是炸药制备、加工、运输和存储

的基础和依据[1–4]。由于炸药具有高感度，因此很难获得较高冲击压力下炸药单晶的动力学响应特性实

验结果。近年来发展的斜波压缩加载实验技术[5] 可以在获得样品材料高压状态的同时，保持样品中较

低的温升，使炸药不易发生化学反应。目前，人们已通过该技术获得了很多有价值的研究成果 [6– 9]，

为获得高能炸药的高压物性和细观尺度模拟计算提供了重要的高压物性参数 [10]。RDX 作为重要的高

能炸药，其高压物性一直备受关注。分子动力学模拟和静高压实验结果 [11] 表明，RDX 存在 、 、 、

和  5 种相，其中 相在常温常压下稳定存在，在 4 GPa 附近出现 - 相变，并伴随 1.6% 的体积减小。利

用光谱探测技术，研究人员在静高压实验和冲击加载实验中均发现了 RDX 的明显相变迹象[12–13]，然而

在冲击加载实验中却未发现相变波形[14–17]。种涛等[18]、Cai等[19] 开展了斜波加载下 RDX单晶在 15 GPa
以内的动力学响应研究，观测到了 RDX 单晶的弹-黏塑性转变和 4 GPa 附近的相变，完成了实验过程的

数值模拟，并给出了物理模型及其参数。

用于材料动力学特性研究的实验技术主要有静高压、冲击和斜波加载，根据加载特征可知，这 3 种

实验技术得到的数据依次对应热力学平面中的等温线、冲击 Hugoniot 线和（准）等熵线。实际的碰撞、

爆炸等动力学过程一般不是单一的静高压、冲击或斜波压缩过程，而是包含两种或多种加载及卸载过

程。将冲击加载和斜波压缩加载相结合，建立可控热力学路径的实验技术，将为探索偏离冲击绝热线、

等熵线、等温线 3 条主参考线的更宽广热力学空间的材料力学性能提供技术途径，也为认识炸药化爆

机理对热力学路径的依赖性提供实验手段。

为了获取偏离冲击绝热线、等熵线主参考线热力学路径的实验数据，为物理模型校验提供数据支

撑，本研究拟开展冲击-斜波复杂加载实验设计，对两种晶向的 RDX 单晶进行不同加载压力下的冲击-
斜波压缩加载实验，以获得 RDX单晶样品与 LiF窗口界面的速度历史曲线。
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1    冲击-斜波加载实验设计

实验工作在中国工程物理研究院流体物理研究所自行研制的脉冲功率装置 CQ-4[20] 上开展。CQ-4
装置是一种基于低电感电容器储能的平板传输线的小型装置，放电上升沿为 400～600 ns，峰值电流可

达 4 MA。负载区域安装条形对称电极，保证单发实验中上、下样品加载压力的一致性。装置放电时，

电流流经负载区条形对称电极，产生洛伦兹排斥力，从而对不同厚度样品产生一致的加载压力。

本研究设计的冲击-斜波加载实验负载区见图 1（a）。样品平行地放置在距离极板 H0 处，使极板有

一定的飞行距离。飞行距离 H0 的设计方法（图 1（b））：确定实验加载压力峰值和撞击速度 u0 后，首先

做一发预实验（与真实实验中使用的极板和加载条件完全相同，只是无样品和窗口），获取极板自由面

速度剖面 ut-t（红线），将 ut 对时间 t 积分，获取自由面飞行距离-时间（H-t）曲线（黑线）；在 ut-t 曲线上找

到 u0 对应的点 A1，然后找到同一时刻 H-t 曲线上点的 A2，对应的飞行距离 H0 即为实验设计值。冲击-斜
波实验中，在与样品对应的位置处放置窗口材料，窗口与极板的距离也是 H0，在样品和窗口的中心位置

放置测速探头。需要指出：样品后表面为自由面或样品/窗口界面，若加窗口，则样品与窗口接触的一

面镀反射膜，另一面镀增透膜；窗口两面均镀增透膜，极板内、外两面精加工，使其都达到镜面；测速探

头测得的速度波剖面依次记录极板自由面速度、撞击速度、撞击后极板/窗口界面速度。

2    实验结果与分析

基于设计的冲击-斜波加载实验技术，对（100）和（210）两个晶向的 RDX 单晶开展了约 7 GPa 和

4 GPa 的冲击 -斜波压缩实验，获得了 RDX/窗口界面速度曲线。加载电极材料选择铝，电极厚度为

2 mm，宽度为 12 mm。窗口材料为 LiF 单晶。实验样品为大块单晶 RDX，由中北大学研制，采用水冷式

线切割技术沿不同晶向进行切割，经研磨后进行 X 射线衍射（XRD）分析，确定切片的晶向，并保证样品

的加载面与晶向的偏差小于 0.5°。共进行 4 发实验，实验参数见表 1，其中 ds 为 RDX 样品厚度， U0 为

充电电压。

实验结果如图 2 所示，其中：黑色曲线为铝极板撞击 LiF 窗口前的自由面速度波剖面，蓝色曲线为

铝极板撞击 LiF 窗口后极板/窗口界面速度。撞击过程瞬间完成，速度出现间断，铝极板自由面速度峰

值为实验撞击速度（u0）。考虑到铝和 LiF 材料的声阻抗近似相等，极板/窗口界面速度起始值近似为极

板自由面速度峰值的 1/2，实验结果与理论预估值一致。

总体上看，4 发实验的 RDX/LiF 界面速度分为 3 个阶段：开始的跳跃式增长（冲击压缩过程）、之后

的平滑上升（斜波压缩过程）、最后的卸载过程。在加载压力较高的实验 Shot 1 和 Shot 2 中，界面速度

曲线中未观测到 RDX 样品的弹塑性转变和 4 GPa 附近相变对应的特征波形。这是由于冲击波到达样
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图 1    冲击-斜波加载实验设计示意图

Fig. 1    Schematic of shock-ramp wave loading experiment
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α γ

品/窗口界面前，塑性冲击波已追赶上弹性冲击波和相变波，两个真实的物理过程被掩盖。降低充电电

压、减小铝极板飞行距离，开展冲击压力较低的实验 Shot 3 和 Shot 4。结果显示，实测界面速度剖面包

含了不同晶向 RDX晶体的弹塑性转变信息，但仍未能获得 RDX晶体在 4 GPa左右的 - 相变波形。

铝极板与 RDX 单晶样品、LiF 窗口接触后进入加载阶段，数据分析时假设铝极板和 LiF 窗口的界

面速度（图 2 中蓝色曲线）是“零厚度样品”后界面速度，起始时刻 t0 为冲击波进入 RDX 单晶样品时刻，

分别提取 RDX 单晶样品弹性波和塑性波到达后界面的时刻 t1 和 t2（见图 2（d）），弹性波和塑性波从

RDX 样品前加载面传播到后表面的时间分别为 Δt1（Δt1 = t1–t0）和 Δt2（Δt2 = t2–t0），将样品厚度（ds）除以

冲击波传播时间，就可以获得 RDX单晶的纵波声速。
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图 2    不同晶向 RDX单晶的冲击-斜波加载实验速度曲线

Fig. 2    Experimental data of shock-ramp wave loading on RDX single crystals with different orientations
 

表 1    实验条件

Table 1    Experimental conditions

Exp. No.
Sample 1-LiF Sample 2-LiF

Lattice orientation
of RDX

U0/kV H0/mmds/mm
Size of LiF/
(mm × mm)

ds/mm
Size of LiF/
(mm × mm)

Shot 1 1.101 ∅10.0 × 4.035 1.040 ∅10.0 × 4.157 (100) 60 0.85

Shot 2 1.295 ∅10.0 × 4.042 1.208 ∅10.0 × 4.204 (100) 60 0.35

Shot 3 1.104 ∅10.0 × 4.075 (100) 50 0.17

Shot 4 1.311 ∅10.0 × 3.985 (210) 50 0.16

   第 34 卷 种    涛等：RDX单晶炸药的冲击-斜波加载实验研究 第 5 期      

051301-3



4 发实验获得的纵波波速与已发表文献结果

的对比如图 3所示。整体上看，本实验获得的 RDX
单晶的纵波声速与相关文献 [17, 21] 结果基本吻合，

并且其弹性部分比 Hooks 等[17] 的冲击实验结果稍

高，塑性部分与 Olinger 等 [21] 利用金刚石对顶砧

（DAC）得到的准静态实验结果基本一致。

3    总　结

完成了冲击-斜波复杂加载实验设计，开展了

（210）、（100）两个晶向的 RDX 单晶在不同加载压

力下的冲击-斜波压缩加载实验。实验结果显示：

加载段的速度剖面分为冲击压缩和斜波压缩两部

分；当加载压力较高时，冲击压缩段中不再出现弹

塑性转变和 4 GPa 附近相变对应的速度特征波形；当加载压力较低时，在冲击压缩段观测到了弹-黏塑

性波形。经数据处理后，获取了 RDX 单晶的纵波声速，其弹性部分相对冲击实验结果稍高，塑性部分

与准静态压缩实验结果基本一致。

感谢中国工程物理研究院流体物理研究所的吴刚、邓顺益、税荣杰等在实验运行和测试方

面给予的帮助！
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Experimental Study on Shock-Ramp Wave Profiles
in RDX Single Crystal Explosive

CHONG Tao, MO Jianjun, CAI Jintao, WANG Guiji

（Institute of Fluid Physics, CAEP, Mianyang 621999, Sichuan, China）

Abstract:   The  shock-ramp  wave  loading  experiment  is  fulfilled  using  pulsed  power  generator  CQ-4.  For
RDX single crystal samples with the orientations of (210) and (100), the interfacial velocity profiles between
the RDX sample and LiF window are obtained by photonic Doppler velocimetry (PDV). The experimental
results  show that  the interfacial  velocity profile  is  divided into three parts:  shock compression,  ramp wave
compression  and  unloading  waves.  At  the  shock  pressure  of  4  GPa,  an  elastic-viscoplastic  waveform  is
observed.  When the  shock  pressure  is  as  high  as  7  GPa,  the  characteristic  waveform corresponding  to  the
elastic-plastic transition disappears in the measured wave profile.
Keywords:  RDX crystal；shock-ramp loading；elastic-plastic transition；ramp wave compression
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