
氢在金属中的物理与金相特性 

 
[美] R.A. Oriani 著，张武寿 译 

 

目    录 
译者前言------------------------------------------------------------------------------------------3 
摘 要----------------------------------------------------------------------------------------------4 
1. 引言--------------------------------------------------------------------------------------------4 
2. 氢在过渡金属中的平衡态特性-----------------------------------------------------------5 
2.1.  溶解氢的游离态-------------------------------------------------------------------------5 
2.2.  间隙位占据-------------------------------------------------------------------------------7 
2.3.  氢—金属相互作用----------------------------------------------------------------------10 
2.4.  氢与晶格缺陷间的相互作用---------------------------------------------------------11 
2.5.  相图与相变------------------------------------------------------------------------------14 
2.5.1. 同位素质量效应-----------------------------------------------------------------------14 
2.5.2. 晶格应力的影响-----------------------------------------------------------------------14 
3. 溶解氢的动力学特征----------------------------------------------------------------------15 
3.1.  在“完美”晶格体中的扩散---------------------------------------------------------15 
3.2.  二维与一维扩散------------------------------------------------------------------------17 
3.3.  有俘获时的扩散------------------------------------------------------------------------18 
3.4.  位错牵引---------------------------------------------------------------------------------18 
3.5.  非组分梯度驱动的扩散---------------------------------------------------------------19 
3.5.1. 应力梯度--------------------------------------------------------------------------------19 
3.5.2. 电势梯度--------------------------------------------------------------------------------19 
3.5.3. 温度梯度--------------------------------------------------------------------------------21 
4. 与氢吸放相伴随的现象-------------------------------------------------------------------21 
4.1.  分子氢气体------------------------------------------------------------------------------21 
4.2.  原子氢源---------------------------------------------------------------------------------22 
4.3.  氢的输入逸度---------------------------------------------------------------------------23 
4.4.  应力的产生与释放---------------------------------------------------------------------25 
4.4.1. 相干应力--------------------------------------------------------------------------------25 
4.4.2. 位错产生的不均匀性-----------------------------------------------------------------27 
4.4.3. 形状的变化-----------------------------------------------------------------------------30 
4.4.4. 表面结构的变化-----------------------------------------------------------------------32 
5. 氢对机械性质的影响----------------------------------------------------------------------33 
6. 对冷聚变研究的启示----------------------------------------------------------------------34 
参考文献----------------------------------------------------------------------------------------35 



图 表 目 录 
 

表 1. H 和 D 在各种金属中的偏摩尔体积---------------------------------------------8 
表 2. 溶解氢与结构缺陷间的相互作用焓--------------------------------------------11 
表 3. 氢在低浓度与室温附近的扩散系数--------------------------------------------16 
表 4. 溶解氢与溶解杂质间的相互作用焓--------------------------------------------18 
表 5. 氢在各种金属中的有效电荷 Z*与热输运 Q*---------------------------------20 
表 6. 氢气在 25 °C 时逸度与压力的关系---------------------------------------------24 
 
图 1. 薄片两面吸氢时扩散所产生的应力--------------------------------------------26 
图 2. 细柱形金属吸氢时扩散产生的切应力-----------------------------------------26 
图 3. Ti-30Mo 合金阴极充氢时产生的位错团---------------------------------------27 
图 4. 阴极充氢后在 Ti-30Mo 合金中粒边界上的位错网络与堆积--------------28 
图 5. Ti-30Mo 片的一面阴极充氢时晶格参数随时间的变化---------------------28 
图 6. Ti-30Mo 片一面阴极充氢引起远处另一面上的晶粒转动------------------29 
图 7. 阴极充氢后在钯晶粒边界上形成的空洞--------------------------------------31 
图 8. 熔盐的高温电解充氘实验中用过的阴极钯棒--------------------------------31 

 2



 

译者前言 
 

本文译自 R.A. Oriani: “The physical and metallurgical aspects of hydrogen in 
metals”, in Proceedings of 4th International Conference on Cold Fusion, Vol. 1: Plenary 
session papers, Dec. 6-9,1993, Lahaina, Maui, Hawaii, p. 18-1。作者本人在固溶体的内
应力研究方面是国际权威之一，这从本文内容的侧重面也可看出来。 
在冷聚变的有关文献中这是一篇比较全面的关于金属材料的综述。众所周知，

异常效应的出现与材料的性质密切相关，但遗憾的是，正因为许多学者缺乏该领域

的，特别是金属－氢系统方面的知识，使得冷聚变研究受到许多限制。翻译本文正

是为我们突破这种局限所作的一点尝试。当然一篇综述远不可能穷尽人们已有的认

识，所以希望它能起到抛砖引玉的作用，使国内的有关学者对相关的材料性质及研

究给予更多的重视。 
就金属－氢系统的中文文献而言，国内翻译过日本大角泰章的《金属氢化物的

性质与应用》，但从深入研究的角度而言，该书显然太浅显。就是国内有关的文献综

述也以现象学为主，对深层次问题讨论得较少，从这个角度而言，本文的翻译对于

国内的金属氢化物研究也有一定的意义。 
当然，由于著者专业的限制，本文的讨论以力学性质内容居多，对于其它方面

进展的介绍则显得相对不足，有的观点还局限于某些早期文献。即使如此，本文仍

不失其重要的参考价值。 
本文最早在 1995年 3月初翻译出来，虽然已过去了近 7年，但其中的很多内容
对我们而言仍不过时。因此，译者将它整理出来供有关学者参考。 
为忠实原文，在翻译中我们尽量采用直译的方法，只有那些晦涩难懂和容易引

起语义重复和误会的地方，方采用意译。原文中的一些相互冲突和易误解的数学符

号我们尽量给予统一化，某些明显的文字错误已予以改正，表格也由原文中的末尾

移到译文中相应的位置，一些内容问题以译者注的形式标注出来。 
正如大多数其它学术论文一样，尽管我们已反复推敲，但内容与文字错误肯定

仍无法避免，因此诚恳欢迎读者批评指正。 
本文由张兆富同学打印，特此致谢。 

译者 2002年 1月 20日 于 中关村 
 

另：感谢www.lenr-canr.org网站编辑 Jed Rothwell先生提供的本文图片，感谢
Oriani教授同意上传该译文！ 

 
译者 2006年 4月 13日 于 美国俄勒冈州波特兰州立大学 
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摘   要 

当人们试图优化异常现象（即常说的冷聚变）的实验条件时，研究者应该知道氢

在金属中、以及氢进入与离开金属等行为的诸多特性。本文讨论氢同位素在金属中

的平衡态特征。首先，我们介绍了金属—氢系统初级固溶体的热力学性质，其中包
括固溶体的焓、H−H相互作用、第三种元素的影响、不同相间的同位素分布、位占
据和氢在金属固溶体中的摩尔体积。 

氢在金属晶格中的输运是一个非常大的题目，本文的讨论仅局限在大于等于室温

条件下相对于温度、氢浓度、同位素质量和第三种元素的浓度变化时氢扩散的动力

学。对迁移性的影响和与固溶体非理想性相伴随的影响作了区别。由于氢与晶格缺

陷（如冷加工中产生的缺陷）间存在吸引相互作用，使氢的扩散系数要降低，对此

我们用俘获理论进行了讨论。此外，我们对氢沿着晶粒边界与位错心的扩散，以及

电势、温度和机械应力梯度下的扩散都给出了简要的概述。 

金属从固定温度与压力的分子气体中吸氢时，总驱动力可用热力学参数表示；此

时吸氢的动力学障碍控制着吸氢速率。在用电化学手段或用部分分解氢气往金属中

充氢时，尽管常用输入逸度的概念，但驱动力不能用热力学形式来表达。本文讨论

了逸度的概念并指出有些时候由此导致的错误结论。氢的吸放在金属中产生机械应

力，这些应力改变了金属—氢系统的热力学。我们还要区别相干与非相干相图，这

种区别改变了金属与周围气相间交换氢的驱动力。更重要的是，通过产生位错、晶

粒转动、裂缝和微孔可释放产生的应力，本文给出了相关的例子。这些晶格缺陷的

产生以复杂的方式同溶解氢的脱聚效应相互作用以至于严重影响了金属的机械性

质。最后，我们指出这些研究对冷聚变探索的启示。 

一、 引言 

在象冷聚变这种实验结果很难重复的领域中，熟悉实验与工艺处理中、以及反应

中所用的材料是有益的，也是可能的。对于实验中所用的金属而言，与氢的吸放和

氢在金属中的行为相伴随的现象已经研究到很深入的程度，回顾这些成果并揭示其

与冷聚变中有关金属的联系似乎是有用的。 

本文首先简述氢在金属中的一些平衡态现象，这些现象对于理解后面的主题是有

用的。在这一节中，我们集中讨论机械应力的产生与释放。第二节涉及氢在金属内

部与表面的迁移性、以及晶格缺陷的影响和各种力的驱动。在第三节中，主要讨论

位错的产生与移动引起的与金属吸氢相伴随的应力产生与释放，以及相应的金属形

状和表面形态的变化。对“输入逸度”这个概念——过去曾引起一些误解——也作

了解释。下一节很简要涉及了氢影响金属机械应力的方式。最后一节给出用于冷聚

变研究的材料启示。 

要得到本文所列主题更详细的信息，读者最好参阅Alefeld与Volkl编写的文献[1]
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和 Kirchheim等编写的文献[2]。 

二、 氢在过渡金属中的平衡态特性 

2.1. 溶解氢的游离态 

在适当的气压下，溶解于固体金属中的氢浓度可用一个经验公式作很好的近似描

述，该式就是 Sieverts定律： 

2/1spc =                                 (1) 

这里 p是氢气压，c是与氢气处于平衡态的溶解氢浓度，s是 Sieverts参数。如
果气态氢与溶解氢 H之间达到平衡，我们有： 

 H)(H22
1 =g                                 (2) 

可得出： 

                                  (3) 2/1Kfa =

此处 a是溶解氢 H的热力学活度，f是气体氢的逸度(即有效压力)，K是反应(2)的平
衡常数，低浓度时活度可表为： 

 ca γ=                                    (4) 

这里 γ是活度系数，在低浓度时它与浓度 c无关。类似地，在低气压下 f = βp，β是
逸度系数，在低的 p时 β基本上是单位 1。联立方程(3)与(4)可将(1)式表示为： 

2/12/1 )/( pKc γβ=                              (5) 

(1)式中的 s = K/γβ1/2，在给定的温度和小的浓度范围内 s约为常数。对金属－气体
系统的 Sieverts 定律实验验证表明分子气体溶解于金属中时要分解。此外，根据定
义 lnK = −

o
G∆ /RT，这里

o
G∆ 是在标准状态下反应(2)的吉布斯自由能变化，可得： 

 )ln(ln 2/1γβ−
∆

−=
RT
Gs

o

 

 )ln( 2/1γβ−
∆

+
°

−=
R
S

RT
H

o
△   (6) 

在方程(6)中，
o

H∆ 与
o

S∆ 分别是在标准状态下反应(2)中偏摩尔焓与偏摩尔熵的变
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化。 

固溶体的偏摩尔焓
o

H∆ 可能是正的也可能是负的，据此，吸氢金属在习惯上分
为吸热和放热两种。对于溶解氢 H与金属的微观相互作用性质而言，这种区别没有
本质的意义。它仅将金属分为两类，一类是金属与溶解氢的相互作用能与离解氢分

子的能量相比是更小的负值，另一类正相反。两类间现象上的重要区别是对于
o

H∆ < 
0的金属，氢浓度（溶解度）随着温度增加而降低，而对于

o
H∆ > 0的金属则氢浓度

随温度增加而增加。当溶解氢的浓度增加时，由于氢之间的相互作用和氢与基体晶

格间的电子相互作用随着浓度变化，所以溶解氢的活度系数也要变化。这可从溶解

氢的 H∆  = H  − 
o

H 和 S∆  = S  − 
o

S 随组分变化反映出来。当浓度 c增加时，通
常是形成富氢相而不是初级固溶体相，我们将在后面讨论该问题。 

反应(2)中的
o

G∆ 值以及平衡常数 K 不仅是温度的函数而且也是氢同位素质量的
函数。例如，对 Pd—H系统1，我们有 

 45.61163ln H −=
T

K  

与 

 40.6949ln D −=
T

K  

此处温度 T的单位是 K[3]。同样，根据文献[4]，对于氚我们有： 

 25.6832ln T −=
T

K  

因此在相同的浓度和温度下，氘(D)和氚(T)在 Pd中比氕(H)有更高的平衡压力。
当同位素 H和 D在钯(Pd)与气相(g)间平衡分布时，定义同位素平衡分离系数(ni是 i
种元素的数目)： 

 
PdHD

HDHHDD

PdHD

HD
Pd )/(

)2/()2(
)/(
)/(

)HD,( 22

nn
PPPP

nn
nn gg ++

==α  

Clewley等[5]的测量给出关于β相 Pd(H)的平均结果： 

 175.0178)HD,(ln Pd +=
T

gα  

                                                        
1 在本文中，氢一般指氢所有的同位素。只有在讨论同位素区别的地方，氢才指最轻的同位素
氕。 
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  K 298       16.2)HD,(Pd == Tg 当α

对于氚和氕在 Pd中的平衡分离系数，Sicking[6]的测量结果为： 

 075.0320)HT,(ln Pd −=
T

gα  

  K 298      71.2)HT,(Pd == Tg 当α

在液态水和 Pd 间的两种同位素平衡分离系数可定义为  = 
(n

)HD,(L
Pdα

D/nH)L/(nD/nH)Pd。Sicking[7]在 298 K 时测得  = 9.0，估计在 298K 时
为 12.0

)HD,(L
Pdα

)HT,(L
Pdα [8]。注意平衡分离系数与阴极沉积中动力学决定的分离系数是不同

的。对于 H和 D与 Pd-Ag合金的情况，电解同位素分离系数α = 9 ~ 16 [9,10]。这样，

对 Pd而言，重同位素更倾向于留在气相中。 

在 298 K和 1 bar(~ 1 atm)的氢气压力下，nD/nPd = 0.65，nH/nPd = 0.7。类似地，
在相比拟的覆盖度时 Pd吸附氘比吸附氕需要的平衡压力更大[11]。但我们必须把 Pd
看作一个例外，因为其它金属所展示的行为正好相反；在相同的浓度与温度条件下，

Ta、Nb或 V吸入氘比吸入氕需要更小的平衡压力。 

2.2. 间隙位占据 

因为氢原子的摩尔体积 0.3 cm3 mol−1远小于过渡金属的摩尔体积，所以溶解氢引

起的金属晶格膨胀表明这种溶解不是替代式的。几种情况下的中子衍射和其它情况

下另外的证据都证实氢原子在金属晶格中占据着间隙位置[1]。面心立方（fcc）晶格
的每个金属原子具有一个八面体位（在 1/2,0,0和相应的位置）和两个四面体位（在
1/4,1/4,1/4和相应的位置）。体心立方（bcc）晶格的每个金属原子具有 3个八面体位
(在 1/2,1/2,0和相应的位置)和 6个四面体位（1/2,1/4,0和相应的位置）。在 fcc晶格
中八面体位具有较大的自由体积而在 bcc晶格中四面体位的自由体积更大些。 

表 1收集了溶解氢在各种金属中的位置以及溶解氢偏摩尔体积 VH的量值，这里

VH = ∂V/∂m，V是金属固溶体的体积而 m是引进金属系统的氢摩尔数，VH是在固定

的金属原子数、温度和压力条件下的偏导数值。引进一个氢原子进入间隙位所导致

的系统体积增加量约为引进一个金属原子所引起体积增加量的 1/5。 

引进一个氢原子会使金属原子发生位移，这种位移可用虚拟力(Kanzaki 力；
Kanzaki 似可译为神前。译者注)作用于晶格产生金属原子的位移来表示。
Kanzaki力分布用多极展开来描述，一般偶极项 Pij就足够了： 
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∑=
m

m
i

m
jij xfP  

m
jf 是对距该氢原子距离为 xm的第 m 个原子所作用的 Kanzaki 力。因为 fcc 晶格中
的八面体位可提供 6个与占据氢原子等距离的金属原子，所以 Pij是各向同性的。但

对于 bcc 晶格中的八面体位，两个原子比其它四个离溶质原子更远，因此力分布中
的偶极特征和偶极子的方向性就必须加以考虑。对于填隙式碳原子在 bcc 铁中的情
形，偶极形变很显著并引起 Snoek 效应[13]。对于在金属原子体积为Ω的填隙氢原子
的无规分布 nH，通过测量晶格常数 a的变化可得出由氢而引起的体积变化为： 

 ijPn
V
V

a
a Trace)3/(3 H κΩ=

∆
=

∆  

这里κ是压缩率。 

表 1. H和 D在各种金属中的偏摩尔体积 
主体金属 VH/cm3 mol-1 

文献 VH/VD 文献 位占据* 文献 

1.50 12 < 1 15 O 8 

1.57 8 > 1 16   

1.68 13     

 

 

Pd 

1.73 14     

Pd0.9Ag0.1   0.97 13   

Pd0.75Ag0.25 1.90 17     

Ta 1.69 13 1.08 13 T 18 

1.89 13 1.0 133 T 18 Nb 

1.57 19 0.88 19   

1.61 13 1.0 13 T 18 V 

1.78 19 0.94 19   

α-Ti 2 25     

β-Ti 1.6 23   T 24 

β-ZrH2 2.7 23   T 24 

α-Fe 2.0 20,21   O 22 

NiH0.6 1.85 13   O 26 

        注：*O：八面体位；T：四面体位 
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为了对氢（或其它溶质）占据间隙位所产生的应力态有一个直观的印象，我们

考虑连续弹性力学中的“球嵌入洞”模型[29]。考虑一个不可压缩的球（模拟溶质原

子）填进位于一个基体上的球性空穴中（空穴模拟间隙位），这个空穴要比球小。如

用ΔV1表示由不可压缩球引起的空穴体积变化，具有自由外表面基体的体积增加为
[29]： 

 12 1
)1(3 VV ∆

+
−

=∆
ν
ν  

这里ν是基体的泊松比，对于典型的ν值 0.3，ΔV2比ΔV1大 50％（应为 60％ 
译者注）。这个结果是由基体外表面是应力自由这个边界条件得出的。因此，体积增

加就要比适应溶质原子所需的大；这就是吸氢以后晶格参数增加的原因。应该注意

的是，尽管失配球处于扩张基体的压缩之下，但基体具有零的静应力分量并且它的

外表面具有零应力。即使有多个膨胀心，这个论证也是不变的。填隙溶质均匀分布

的基体中的填隙位比无溶质基体中的填隙位大，因此，一种填隙溶质的偏摩尔体积

应该随浓度增加而降低[8]。值得注意的一点是，高压气体充氢法和阴极充氢法都可

达到相同的氢浓度，但这两种条件下溶解氢的内在热力学态是不同的。第一种高压

加于金属上压缩金属将降低间隙氢的膨胀效应，而第二种由于没有压力加于金属上

也就没有膨胀效应的降低。 

氢在任何样品中占据的间隙位当然构成一个有限的占据数，由此可导出用

Fermi-Dirac统计描述的溶解氢热力学，因此，溶解氢的活度系数必须表述为比方程
(4)更一般的形式： 

 )
1

ln(ln
l

l

θ
γθ

µµµ
−

+=+= RTaRT oo                          (7) 

此处θl = nH/nsl，nH是溶解氢原子的数目而 nsl是那类具有最低吉布斯自由能态的间隙

位数目。在 Pd中，sl就代表八面体位。一个重要的结论是当θl → 1时，间隙氢的
化学势升高到非常大的数值。事实上，氢源不能具有如此高的化学势使所有的最低

自由能间隙位都填满。足够大的µgas将使θl < 1时氢占据次高能级的填隙位。有人指
出，在 Pd的情况下，当θl（八面体位）< 1时，一些四面体位被占据。尽管还没有
关于钯的切凿数据，V(D)在 nD/nV = 0.5时的中子衍射数据[30]已显示出约有 90％的
溶解氘原子位于 bcc 晶格的四面体位，其它的则在八面体位上。Chervyakov 等[31]

发现了类似的结果，nD/nV = 0.8时有 7％的氘原子位于八面体位上。同样可能的是，
溶解氢原子的相互作用引起某种对称类型的间隙位子类间出现能量差别，例如，在

Ta(H)相中当组成约为 nH/nTa = 1/2时氢原子占据的四面体位只位于（ 101 ）交替面上
[32,33]，这当然意味着 H原子形成一个有序的子晶格。当 nH/nTa超过 1/2时氢原子才
占据（ 101 ）平面近邻的四面体位。 
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2.3. 氢—金属相互作用 

由分子气体到金属中氢的溶解焓由两部分组成：一部分为分解气体分子的能量，

这部分当然与金属的性质无关；另一部分是溶解氢原子之间和氢与金属之间的相互

作用能。后一项随金属的不同而有很大的变化，并使金属在现象上分为吸氢吸热金

属与吸氢放热金属两类。人们对后一种金属，特别是钯研究得很多，但也遇到很大

的理论困难。本文主要给出氢在过渡金属中的粗略图象。 

对诸如电子比热、磁化率、电阻、温差电动势率和光电发射等物理性质的测量表

明，它们随氢浓度的变化远不能归因于简单的晶格膨胀，这表明氢严重地干扰了基

体晶格的电子结构。尽管在细节上金属间不同，但粗略的图象可以描述为与氢原子

核相联结的 1s电子进入了基体金属的 s带和 d带，改变了费米面的态密度并引起能
带的移动。费米电子浓集于正的氢原子核周围形成一个密屏蔽实体，在不严格的意

义上可将这个实体当作中性原子，尽管这里的屏蔽电子并不在束缚态中。 

由于电子能带受到影响所以溶解氢之间存在长程相互作用，但由于费米电子在氢

原子核周围的局域聚集使氢之间又存在短程相互作用。Fritsche 等[34]根据与两个氢

共邻的 Pd 原子的 d 空穴电子结构得出这两个氢原子间存在排斥作用。另一方面，
相邻氢间吸引作用的假设给出了 Pd(H)固溶体很好的热力学性质描述[8]。吸引相互作

用可归因于氢原子核周围费米电子密度的振荡衰减[35]（即所谓的 Friedel振荡），以
及弹性相互作用[36]。近邻氢间的吸引相互作用与 Pd(H)的内耗实验是相互一致的[37]，

这种结果可解释为 H—H 对的重新取向。用中子非弹性散射方法得到 Pd(H)中形成
氢集团也是氢吸引相互作用的证据[38]。类似地，氢之间以及氢与金属晶格间的其它

溶质间的长程相互作用也用电子和弹性相互作用作了研究。对于给定的氢气压和温

度，Ag、Sn、Au、B和 Pb等的浓度会增加 H在 Pd中的浓度。这个效应是因为这
些溶质使间隙位膨胀（晶格参数增加）[8]于是将氢挤进空位所需能量减少。但只有

在低的氢含量时才会有这些溶质增强溶解度的效应。高时反而降低了溶解度，因为

金属溶质填充了 Pd的部分空 4d态，因此填充 d空穴所需伴随氢核的电子数目减少
[8]。Rh 和 Ni 使 Pd 晶格收缩，所以在低的氢含量时降低了氢的溶解度。Rh 可增加
适合于氢的空 4d态数目，所以氢含量高时可增加氢的溶解度。 

因为氢改变了所在金属的局域和整体电子结构，并增加了基体金属原子间的平均

距离，所以一点也不奇怪氢可影响金属原子间的内聚力（增加原子间距离所需的力）。

但到目前为止，还没有专门的实验去测量这种效应，几种不同的理论探讨倾向于同

意氢降低了过渡金属的内聚力。一个 Pd(H)的分子动力学研究[39]表明氢通过在 4d带
中填入反键态而减弱 Pd 原子间的结合强度。集团计算[40]和嵌入原子方法(EAM)[41]

证明氢降低了好几种过渡金属的内聚力。McMullen 等[42]用有效介质模型计算了硬

性地分开一个 3d金属晶体所需的力，结果表明氢可降低分开 Ti、V、Mn、Fe、Cu
和 Ni所需的力。Fritsche与Muller[43]用集团计算证明氢通过降低金属原子间的电子

密度而弱化了 Pd-Pd键。 
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2.4. 氢与晶格缺陷间的相互作用 

金属晶格表现出不同维数的结构缺陷。“零维”缺陷是空位和自填隙，前者的浓

度按照热力学平衡随温度增加而增加。这两种缺陷都可由塑性形变产生，在高温下

淬火的金属可产生比平衡态值多的空位缺陷。这些缺陷与溶解氢间相互作用的数据

还很少。Kirchheim[44]发现当 H在 Pd中的浓度低于 40 ppm时，氢的偏摩尔体积是
负值；吸氢后晶格不是膨胀而是收缩。这只能用氢原子占据空位来理解；在占据空

位后，H—Pd距离很大以至于处在 H—Pd相互作用曲线的吸引部分，从而引起晶格
收缩。尽管没有给出定量估计，Kirchheim还是据此得出 Pd中的所有结构缺陷空位
给氢提供了最强的吸引相互作用。在氢浓度大于 40 ppm 后氢引起钯晶格膨胀[44]，

正如已经讨论过的，因为正常填隙位的膨胀超过了氢在替代空穴上的负效应。有证

据表明铜[45]和金中[46]的空位与溶解氢间作用是相互吸引的。 

塑性形变和许多其它方法在金属中可产生一维或线缺陷，即位错。有关金属中氢

与位错相互作用的信息的最大部分是关于铁及其合金的。溶解于 bcc 铁中的氢强烈
地束缚于边位错或混合特征位错的芯部，而在螺位错芯部的束缚则不那么强烈（见

表 2）。此外，氢被弹性吸引到边位错膨胀的一侧，相互作用能与距离成反比。当铁
中吸入氮之后，由于更大的填隙式溶质与位错芯的作用更强烈，所以氢就不同位错

作用了[49]。 

表 2. 溶解氢与结构缺陷间的相互作用焓，kJ/mol H  

金属 位错芯 文献 晶粒边界 文献 相界面 文献 

−20 ∼ −30 (螺) 47 ∼ −6.0 47 −65 (AlN) 49 

−59 (混合) 48   ∼ −85 (Fe3C) 47 

 

α-Fe 

    ∼ −95 (TiC) 47 

Pd −60 ∼ −70 (边) 50 −5.3  

(σ = 15)*

52   

Ni −9.6 ∼ −19.2 51 −4.3 53   

Co   −8.0 53   

       注：*σ = 高斯分布宽度 

Kirchheim[50]计算了 Pd中氢与位错的相互作用能。在边位错的芯部相互作用能包
括 H－H吸引作用能 18.5 kJ/mol H（见表 2）。在离芯部远点的距离处，H－H相互
作用没有贡献，并且其余量随距离的倒数而下降。在 Pd 中由于与位错的吸引相互
作用而导致氢的进一步聚集只有在小的氢浓度下才有显著的贡献。 

有关氢与其它金属位错作用的信息特别稀少。Thomas[51]计算得 Ni中的作用能为
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9.6 ∼ 19.2 kJ/mol。尽管没有作定量计算，Ohma等[54]用放射自显影方法证实了 fcc
不锈钢中氚与位错间的吸引相互作用。虽然缺乏大多数金属的数据，但能肯定任何

金属表现出正的氢偏摩尔体积就说明氢与位错间存在吸引相互作用，引起沿着位错

线的氢高浓度分布与位错周围张应力区域中更小的超浓度。 

金属晶格中的二维结构缺陷包括堆垛层错、粒边界、相边界和微孔与细裂缝的内

表面。从含氢 fcc铁中生成堆垛层错所需能量的降低可推出溶解于 fcc铁中的氢与堆
垛层错间有吸引作用[55]。已有的结果表明 Fe[4]、Pd[52]、Ni和 Co[53]中的粒边界可吸

收过量的氢。Mutschelle与 Kirchheim[52]的结果表明溶解于 Pd中的氢与晶边界的作
用能呈高斯分布，这反映出在晶界上有各种束缚位。平均相互作用能为 5.3 kJ/mol H，
而高斯分布宽度为 15 kJ/mol，因此在一些晶粒边界位存在排斥相互作用。Laurent
等[56]对 bcc铁的定性验证说明晶粒边界上对氚的束缚位是多种多样的。看起来可以
保险地确认任何金属中的粒边界对溶解氢有吸引作用。 

研究表明铁晶体与其中的其它颗粒相之间的界面可吸收过量的氢（见表 2）。很
可惜，目前似乎还没有其它金属的测量结果。金属中的自由表面也可吸收溶解氢，

这里的表面指微孔和裂缝的内表面。金属的制作和处理过程以及将氢充入金属（见

4.4.2 与 4.4.3 节）都可在金属中形成这类缺陷。这些内表面会象具有同样组分的外
表面一样与分子氢气体接触时吸附氢到相同的程度并产生相同的晶格溶解氢浓度。

此外，分子氢在微孔（三维缺陷）的内在体积中会达到一定的浓度，并与外部的输

入逸度相平衡。 

固体金属中的溶解氢与其中的结构缺陷间的相互作用一般分为两类，即化学的和

弹性的。前一类指原子位移很大的位置，例如在位错芯部和内分界面上。后一类指

与缺陷足够远的位置，在该处偏离完美晶格的位移是小的并可用线弹性力学作为足

够的近似。在结构缺陷周围的弹性区中，基于氢等填隙溶质与它所处位置的应力态

的化学势µs之间的热力学关系可求得过量氢含量
[57]。局部应力可能由于外部的机械

力或结构缺陷而增加。无论哪种情况，在该应力体中填隙溶质的化学势与在相同浓

度下处于松驰体（零应力）中的化学势µs(0)间的关系为： 

∑∑∑∫ ∂
∂

−−∂∂−+=−
i s

i
ismji

i j
sijmsijmss x

xVxsVxsV
i εσσσµµ

σ

)1(d]/)1([)0(
0

    (8) 

其中Vm是 xs摩尔分数的溶质在等温柔度 sij( = ∂εi/∂σj)情况下固溶体的摩尔体积，σi(σi 

> 0表拉伸)是应力张量元的对称部分，εi是相应的应变元。 

方程(8)的第一项可导出σ2Vm/2E项，此处 E是杨氏模量；除非这些应力与杨氏模
量 E是可比拟的，否则这些项是不重要的。略去第一项并应用笛卡尔坐标 x，y，z，
方程(8)可写为[57] 
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对角ε项代表开始时平行于坐标轴的长度元增加，非对角元代表下标表示出的沿着初
始坐标轴元间夹角减少的一半。如果一个填隙溶质的膨胀是各向同性的，例如氢在

钯中即是如此，那么方程(9)中的非对角项即可省略，此外如果σij/E是小的，方程(9)
可化简为： 

 hszzyyxxsss VV σσσσµµ −≡++−=− 3/)()0(  (10) 

这里 Vs是填隙溶质的偏摩尔体积。对于氢在 Pd-Ag合金中受单轴应力(σxx = σzz = 0)
的情况，Wriedt与 Oriani[17]用实验证实了这个热力学关系，此处的 VH是一个已知的

量。 

上式强调了填隙溶质在应力体中的化学势和相同浓度下松弛体中化学势间的关

系。对于填隙溶质在应力和非应力体中化学势相同的情况，该方程可表达为浓度随

应力变化的形式。例如，在单轴应力条件下方程(10)变为： 
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此处 as和 cs分别是溶质 s的活度和浓度。这样，在一个非均匀应力体中，如在一个
位错的周围，氢的平衡分布（即等活度）是非均匀的，在大的张应力区域中浓度也

较大。相似地，一个球形微粒在基体中产生应力σ1和σ2，σ1和σ2是随与微粒中心距

离 r而下降的函数。在基体中应力σ1和σ2相互正交，并且与σr正交，σr沿着以微粒

中心为原点的极坐标方向。因为σ1 = σ2 = − σr/2，静应力分量（即应力张量迹的 1/3）
为 0，因此方程(8)中只保留了第一项。在球微粒表面，σr施加负的静应力（即压力）

从而提高了微粒中固溶体中的化学势。假设微粒是一个理想配比的氢化物MHn + δ，

此处 n + δ 表示化合物MHn只能承受对化学配比很小的偏差δ。在这种情况下，浓
度随 r的变化为[57]： 
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在方程(12)中α表示基体，β表示氢化物，G是切变模量，κ是压缩率，a是松驰状态
下氢化物微粒的半径，∆是松驰的氢化物半径和基体洞半径的差。 c 是远离β微
粒处的氢浓度并且比处于平衡态时未受应力的β微粒的 大。方程(12)表明 在微
粒附近比远处要小。对于有很宽组分范围的微粒，结果是很复杂的

)(α
H ∞

α
Hc α

Hc
[58]。 

2.5. 相图与相变 

金属－氢系统展示出的相图是非常复杂的，但本节的目的不是给出各个相图的具

体细节，而仅是描述那些对理解充氢与放氢行为有帮助的一些重要特征。 

2.5.1. 同位素质量效应 

同位素质量不仅影响给定温度与压力下氢在金属中的浓度（见 2.1节）而且影响
相图上固溶体相间的组分—温度边界。同位素质量影响相边界的物理起因是溶解氢

同位素的零点能不同，同位素产生的晶格膨胀不同以及产生的声子谱不同。对于具

体情况的讨论，读者可参阅文献[18]。 

2.5.2. 晶格应力的影响 

溶解于金属晶格中的氢流动性很大，与之相比金属原子实际上是静止的，正是

这种高流动性使从一种相到另一种相转变开始时只有氢原子的运动相伴随。考虑

Pd-H系统，在临界温度 292 °C以下，该系统的特征是有两个组分不同的 fcc相共存
的混合区。一个相的氢含量低，通常称之为α相，在 20 °C时，nH/nPd = 0.008,另一个
富氢的相通常称为β相，nH/nPd = 0.607。与这两个共存的固态相平衡时 H2气压约为

0.07 atm[59]。α和β相具有相同的晶格对称性（严格地说它们代表一个相区域的不同
部分）但有非常不同的比容；α→β的体积变化为 1.57 cm3/mol H[8]。因此相变涉及

到氢原子的聚集，在α相中 125 个 Pd原子含有一个氢原子，而在β相中这 125个 Pd
原子集团中有近 76个氢原子，晶格参数也从 0.3894 nm变到 0.4025 nm。 

因为这个 Pd原子集团是在α相内膨胀的，就象 2.2节中失配球嵌入洞模型模拟的
那样一定会产生机械应力。释放这些应力的唯一方法是将周围α相中的 Pd原子移到
样品的外表面。如此，会出现两种极端（或理想）情况，一种是其中的应力根本没

有消除，而另一种是所有应力都消除了。这导致两种类型的平衡，即两种类型的相

图，一种是相干平衡相图，另一种是非相干平衡相图。如已强调的，这是理想的情

形，在实际情况下相的分布具有混合特征，应力消除的程度依赖于实验处理的细节。 

在理想相干平衡的金属—氢系统的两个相之间，一个相是在母相中没有任何金属

原子的扩散运动也没有任何塑性形变下长大的。因此，两相间的晶格线是连续的，

但不是直的，两相间的分界面可用组分的变化和晶格参数随距离变化曲线的拐点来

作为判别特征。根据 2.4 节描述的原则，相变引起的相干应力改变了两相中溶解氢
的化学势，于是，在与给定氢气逸度平衡的共存相中的组分就不同于没有应力时相

同逸度下的组分。而且，对于一个有自由表面的单晶，相干共存α和β相的组分会是
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晶体形状的函数[60]。这是因为相干应力是自由表面镜像力的函数。对于一个长而细

的线，相干应力效应可以忽略，于是共存相干相的组分与完全非相干平衡的组分相

同。 

与非相干平衡比较而言，由于存在弹性能，相干相有高的自由能，它的平衡也是

亚稳平衡。从相干相到非相干相的变化需要位错的成核作用，位错通过滑移可将基

体原子从相干的第二相微粒附近把基体原子移出到自由表面或晶粒边界。通过相干

微粒的增长不断积聚相干弹性能，直到可以“支付”位错的自能才会出现成核作用。

一般而言，通过在α和β相之间形成位错和产生位错可以理想地将金属原子移向自由
表面或晶粒边界而消除相干，但这种输运从来没有完成，于是这个系统常以大量的

位错密度分布在整个晶粒中而结束。因为位错的自由能大于没有位错的态，所以尽

管通过向非相干态的转变，相干态中的多余自由能已可观地降低了但并没有全部消

除。当试图去确定金属—氢系统中的相边界时，相干—非相干转变是众所周知观察

到滞后的主要原因。只要由于氢的进出造成两个以上的相，相干应力以及位错产生

对它们的消除在金属充氢和金属脱氢时都会出现[18,61]。产生的位错改变了机械性质

并影响金属中的微裂纹，这些将在 4.4节讨论。 

三、溶解氢的动力学特征 

3.1. 在“完美”晶体中的扩散 

众所周知，氢在金属中比任何其它溶质都扩散得快，但我们对这种快速扩散机

理还不完全清楚。因为氢原子的质量很小，可以预料量子效应起作用，而且氢在 Nb、
Ta和 V中扩散的活化能是同位素质量函数的事实也强化了这种推测。 

Kehr[62]指出氢在金属中有四种不同的扩散机理需要考虑。在极低的温度下，氢

作为带态而离域化，它在带态中的传播会受到声子和晶格缺陷散射的限制。在稍高

的温度下氢被定域在具体的填隙位中，需要热能来改变位置。一种可能性是从一个

间隙位到另一个间隙位的隧穿，需要热能将这两个位上的能级调节到相同的值。另

一种可能性是在两个位间的跳跃，这涉及到活化能，这是经典的扩散机制，在高温

时起主要作用。在最高的温度下，很多氢在高于势垒的态上，此时的扩散就与稠密

气体和液体中的一样。晶格的热起伏会引起许多碰撞。各种机制运作的温度区域并

没有严格的划分。本文不讨论实验结果具体支持哪种机制，对此有兴趣的读者可参

阅文献[2]与[62]。 

表 3 收集了低浓度的氢同位素在各种金属中的扩散系数数据，用 Arrhenius方程
D = D0exp(−Ea/RT)中的指前因子 D0与活化能 Ea表示。我们注意到 Pd中的 H和 D
的扩散系数比值不遵循经典的 DH/DD = (mD/mH)1/2，并且 Ea依赖于同位素质量。这

种偏离还不能完全理解，但它一定受氢同位素引起的非简谐振动因子区别的影响。 
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表 3. 氢在低浓度与室温附近时的扩散系数 
主体金属 氢同位素 D0 / cm2s−1 Ea / kJ mol−1 温度范围 °C 文献 

H 2.9 × 10−3 22.2 −50 ∼ 600 63 

H 5.3 × 10−3 22.8  8 

D 2.7 × 10−3 20.5  8 

D  19.8  64 

 

 

Pd 

T 7.2 × 10−3 30.1  8 

Ni H 4.8 × 10−3 39.4 0 ∼ 358 63 

H 7.5 × 10−3 10.1 0 ∼ 770 65 

H 2.3 × 10−3 6.66  65 

H 0.78 × 10−3 7.9  66 

H 3.35 × 10−4 3.4  67 

 

 

α-Fe 

D 3.35 × 10−4 5.0  67 

H 5.0 × 10−4 10.2 0 ∼ 500 63 

D 5.2 × 10−4 12.3 −125 ∼ 300 63 

 

Nb 

T 4.5 × 10−4 13.0 −50 ∼ 30 63 

H 4.4 × 10−4 13.5 −20 ∼ 400 63 Ta 

D 4.6 × 10−4 15.4  63 

H 3.1 × 10−4 4.3 −125 ∼ 300 63 V 

D 3.8 × 10−4 7.0  63 

H 3.4 × 10−3 22.4  8 

D 1.6 × 10−3 19.9  8 

 

Pd0.8Ag0.2 

T 5.6 × 10−3 23.9  8 

Pd0.8Ni1.2 T 3.4 × 10−3 23.9  8 
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H在 Pd、PdAg合金、Nb和 Ta中的扩散系数是氢浓度的弱函数，一般随氢浓度
增加而降低。这种依赖性的最可能原因是金属—氢固溶体的非理想性。扩散系数是

通过测量浓度梯度的弛豫得到的，它可定义为： 

 
x
aBRTD

lnd
lnd

=  (13) 

这里 x 是流动溶质的摩尔分数，a 是它的热力学活度，B 是溶质的迁移率。因为活
度和浓度间的关系随着浓度而变化，相应 D也将变化。如用平衡氢气压达到高的氢
浓度，你可能会问外加压力对晶格的压缩是否影响氢的迁移性。Baranowski[68]认为

这个影响是小的，迁移率还可能依赖于浓度，因为随着浓度的增加可供氢跳跃的空

间隙位数目减小，而且浓度增加引起的晶格膨胀会改变金属—氢的相互作用。一个

特别有趣的并且是氢浓度对扩散系数有很大影响的现象是在浓度、温度的临界点邻

域中观察到的。在该区域氢的扩散系数可有好几个量级的降低，因为 dlna/dlnx约为
零。在该区域的迁移率没有异常。 

在已试验的温度范围内，H在 Nb中不遵守 Arrhenius关系，但 D在 Nb中遵守。
H和 D在 Ta中也不符合该关系。这些对 Arrhenius关系的偏离想来是扩散机制变化
了。 

3.2. 二维与一维扩散 

尽管氢(以分子和原子两种形式)在金属外表面的扩散对于理解金属从气相往晶
格中吸氢是很重要的，但这方面的数据很少。Gomer 等[69]用场致发射显微镜(FEM)
研究氢在钨表面的行为，发现氢的迁移率依赖于表面覆盖度。在覆盖度大于单层的

一半时迁移活化能为 25 kJ/mol H，但覆盖度降低时，活化能增加到 40 kJ/mol H，在
很低的覆盖度时达 67 kJ/mol H。这种变化的原因是因为在很低的覆盖度时只有大的
吸附能位才被占据；吸附氢被很紧地束缚着以至于限制了它的移动。高覆盖度将氢

置于小束缚能的表面位中，移动性就增大。相同的小组[70]对镍也进行了验证，他们

发现氢的表面扩散活化能为 30 kJ/mol H，且不依赖于覆盖度，这可解释为镍表面只
有很少的紧束缚位。这是可信的，因为该 fcc 金属的场发射针尖是由密堆集层的平
台和阶梯组成的。从数据可以求得在 37 °C时 DH ≈ 4 × 10−8 cm2s−1，而 H在 Ni晶体
内相同温度下的扩散率 DH = 4.5 × 10−9 cm2s−1 [71]。 

Arantes 等[72]对氢沿钯的粒边界的验证表明与钨有相同的图像。用纳米 Pd 晶体
他们表明在非常低的氢浓度条件下，粒边界上的 DH约为晶体内 DH的 1/10，但覆盖
度大时晶界上的扩散系数变得大于体扩散系数，因为粒边界上被占据的是具有小的

束缚能的边界位。在更高覆盖度时沿边界的 DH 下降，原因是相邻氢间有相互吸引

作用。总之，沿着粒边界上 DH比在体中大 10—100 倍。在镍的粒边界上也观察到
高的 DH

[73]。 
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Seebauer等[74]测量了氘原子在铂和铑表面上的扩散，他们发现在 Pt上活化能和
指前因子随覆盖度增加而降低，结果扩散系数随覆盖度增加而增加。但在 Rh 上，
活化能随覆盖度增加而增加一点，而指前因子基本上不变。可能是 D−D间的吸引作
用使在 Rh上有这种效应。 

Kirchheim[50]估算过氢沿钯中位错线的扩散系数（也称“管扩散”），约为 DH 在

Pd中的 10倍。 

3.3. 有俘获时的扩散 

俘获的概念（即扩散运动中对溶质短时间或长时间的阻止）最先源于对塑性变形

钢中氢扩散系数剧烈降低的解释[75]。任何结构不完美（表 2）或杂质原子（表 4）
与溶解氢的相互作用都可使氢原子在它们周围花费比在普通晶格位周围多的时间，

这主要是因为从一个紧束缚位逃逸所需的活化能与束缚能同样增长。已建构了该效

应具体的模型[81]，以及假设俘获和未俘获布居数间达到平衡的模型[82]。对于俘获降

低氢的扩散，已测量的情况包括在铁和钢中的位错[82,47]与 Ti和 TiC界面[80]，钯中的

位错[83]、在钒中溶解的氧和铁[78]、铌中溶解的氧和钒[77]。尽管用其它金属的直接实

验看来还没有，但可以保险地预料，束缚引起扩散系数的降低是一个普遍现象，当

普通晶格溶解氢浓度降低时该现象的重要性也相应增加。 

表 4. 溶解氢与溶解杂质间的相互作用焓（kJ/mol H） 

主体金属 杂质 相互作用能 文献

V −8.7 76 Nb 

O −8.7 77 

Ta N −5.8 77 

O −7.4 78 V 

Ti −7.0 78 

C −3.3 79 α-Fe 

Ti −26 80 

3.4. 位错牵引 

Bastien与 Azou[84]第一次提出移动的位错可比扩散更快地输运氢。透气性实验中

已发现在塑性变形过程中的镍可增加表观扩散系数达 5个量级[85]；这可解释为随位

错移动束缚的氢也一起输运。Louthan 等[85,86]观察到当不锈钢变形时可从气相中吸

收更多的氚，并且放射自显影表明氚富集在滑移线上。这证明大的吸收是因为增强

了输运而不是不同表面光洁度验证的表面容易进入引起的。 
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尽管只对少数几种金属作了试验，作为对应力的响应，位错运动牵引氢的机理可

以满怀信心地推广到其它金属。对那些晶格溶解氢浓度和扩散率乘积小的金属，这

是重要的。 

3.5. 非组分梯度驱动的扩散 

3.5.1. 应力梯度 

设µ是流动溶质的化学势，则在热力学驱动力∇µ的作用下一个原子（或一个分
子）偏离随机跳动所形成的流称之为等温扩散。可影响溶质自由能的所有力场都可

以影响化学势。对于金属中不带电（中性的）的溶解氢，在方程(10)有效的条件下
扩散流可表为： 

 µ∇−= BcJ  (14) 

 hBcVc
c

BRT σγ
∇+∇






 +−= Hlnd

lnd1  

 





 ∇−∇−= hRT

cVcD σH  (15) 

此处应用了方程(13)和爱因斯坦关系 D ＝ BRT。 

这样，在∇c 为零时应力引起的扩散流将出现。不管这个非均匀应力是由外加力
引起的、还是第二相微粒、位错或非均匀分布的溶解氢引起的，情况都如此。在后

一种情况下∇c 和∇σh将同时起作用。应该强调的是方程(15)表示的是最简单的可能
情况；在一般情况下，应力张量的非对角项的梯度项也要包括进去（见方程 9）。应
力梯度的影响是不平凡的，在 dlnγ/dlnc = 0，∇σh/∇c = RT/cVH时，∇c将会抵消∇σh

的贡献[48]。对于室温与钯的情况，VH = 1.68 cm3/mol，令∇c = c − 0 = c，∇σh = RT/VH 
= 1.49×1010 dyn/cm2，与存在于远离位错芯部的在张应力侧的两个 Burgers矢的应力
相比，它是个小量。 

3.5.2. 电势梯度 

如果在 Pd(H)固溶体上加一电势结果会产生电子流，另一个结果是出现溶解氢
流。这是扩散中交叉效应的一个例子，可用热力学中的不可逆过程处理[87]。由电荷

载流子引起金属中溶质流的产生称之为电迁移。它不能理解为对热力学驱动力的响

应，事实上这是一种动力学现象。在没有浓度和应力梯度的情况下，电势梯度∇φ引
起的氢流为： 
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表 5. 氢在各种金属中的有效电荷 Z*与输运热 Q*（见文献[88]） 

主体金属 氢同位素 Z* / 单位电荷 Q* / eV atom−1 

α-Ti H  0.23 

β-Ti H 对 H与 D取正值 0.027 

α-Zr H 负值 0.26 

β-Zr H 对 H与 D取负值 0.25 ∼ 0.5 

δ-Zr H  0.056 

H 1.6 ∼ 1.4 0.017 ∼ 0.087 V 

D 1.8 ∼ 1.5  

H 2.6 ∼ 2.4 0.15 ∼ 0.13 Nb 

D 2.1 ∼ 1.9 0.13 ∼ 0.11 

H 0.24 ∼ 0.29 −0.35 ∼ −0.24 α-Fe 

D 0.42 ∼ 0.43 −0.34 ∼ −0.23 

H 0.67 ∼ 0.57 −0.065 ∼ −0.009 Ni 

D 0.84 ∼ 0.74 −0.056 ∼ −0.035 

H 0.4 ∼ 0.55 0.065 Pd 

D 0.51 ∼ 0.59  

H −6.8  Ag 

D −18  

H 0.2 ∼ 0.6  Ta 

D 0.2 ∼ 0.5  

             注：Z*与 Q*值的范围与温度变化有关。 
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 φ∇≡= *cBZcBFJ  (16) 

此处 Z*称之为氢的有效电荷，以单位电荷为单位。在电场∇φ下如果溶质运动方向
同电子方向相同则 Z*为负值。尽管目前对电迁移还没有完全理解[88]，但可以认为

Z*是两个效应的叠加。一个是“直接场效应”，即屏蔽的离子直接感受到电场∇φ的
力，另一个是“风效应”，即电荷载流子(电子和空穴)在对场的响应而移动时向溶质
原子传递动量。本文作者认为[89]，位于活化态鞍点上的动量传输效应与直接场效应

视作相关量。不管体现在有效电荷机制上的细节，很明显的是 Z*的大小和符号不是
简单地由溶解氢基态的“离子性”决定的。表 5收集了一些氢 Z*的测量值；这里给
出 Z*的范围，因为 Z*与温度有关。注意到几个负 Z*值以及一些情况下的温度依赖
关系，如果没有动量传输的贡献这些都是无法理解的。对于电势梯度 1 volt/cm，利
用 H在 Pd中 Z* = 0.5，则加于溶解氢上的力 Fφ为 6×10−13 dyne/atom。可以同浓度
梯度引起的力作一比较：FC = 4.1×10−14 dyne/atom，计算中∇c/c = 1 cm−1，温度为

295 K，这样看来电迁移力并非不重要。 

3.5.3. 温度梯度 

另一个交叉效应的例子是温度梯度下溶质在金属中的迁移，称之为热迁移或热输

运。∇T作用于一个溶质上的力为 FT = (Q*/T)∇T，这里 Q*称之为输运热。对于 H在
Pd中 Q* = 0.065 eV，在 T = 700 K且∇T = 100 K/cm时，FT = 10−14 dyne/atom。输运
热比 Z*更复杂是因为施加∇T 产生的电荷载流子和声子等都要与处于活化态的溶质
相互作用。在一个金属中与电荷载流子碰撞的动量传输可能更重要[90]。 

四、与氢吸放相伴随的现象 

4.1. 分子氢气体 

从气体分子态到晶格溶解的屏蔽离子态的转变必然涉及到下列次序：气体的 H2

分子碰撞到金属表面上，金属吸附 H2分子，分解成吸附态的 H 原子并转变成溶解
态。从一种金属到另一种金属，从金属的一种结晶表面到另一种结晶表面，这种转

变的细节都会不同。故而本文只能给出一般的讨论，且只能对一种金属进行详细介

绍。 

分子气体的碰撞率可用气体动力学理论很好地描述。因为分子的吸附能是小的，

碰撞分子的吸附量（粘附系数）相对来说是小的。分子要沿着表面扩散直到发生分

离吸附的位置为止。已经吸附的氧、氮等杂质和原子吸附的氢可极大地阻碍分子的

吸附和分离。在一个氧化的表面上分解氢分子是非常困难的，因此实际上只有在表

面的金属原子是有效的。最后，吸附原子必须从离解位扩散到表面的其它位置，该

位置要提供从表面通向晶格内部低的动力学势垒，这样才能完成从吸附态到吸收态
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的转变。其中每一个步骤都是晶格表面原子拓扑形状的强函数，即原子阶梯、阶梯

上的扭结和表面空位都有很大的影响。向晶格内的进一步运动是由扩散决定的，溶

解氢在表面下第一层的浓度 c0就是边界条件。 

对于氢在钯上可给出一些细节。Alday与 Schmidt[91]发现低于 100 K时粘附系数
很小，但温度升高时系数可升到约为 0.1。他们发现在多晶钯上有四个化学吸附分子
态，其吸附能为 54 ∼ 146 kJ/mol H。Conrad等[92]发现吸附的 H2分子可增加 Pd的功
函数，因此这些吸附从金属上接受了净电子传递。在这种状态中 H 原子在 Pt(111)
面上并坐落于 Pt原子组成的三角形上面，形成一个自己的八面体平面，原子间距为
0.0962 nm[93]，而在未畸变的 H2分子中距离为 0.0742 nm。在 Pd(111)面上的化学分
解吸附也被认为是在相同的构造下进行的。往晶格内部的吸收不是从八面体位开始

的，相反，分解了的 H原子必须扩散[94]到对应于 Pd晶体内四面体位的表面弱束缚
位与 Alday 和 Schmidt 的弱结合位。Lynch 与 Flanagan[11]证实这些位同样对应于弱

化学吸附。吸附的原子从这些表面位进入晶格内[94]，并且因为这些位同样是初始吸

附氢分子的位，H2分子对这些位的占据会影响吸附原子由表面向内扩散。已发现整

个过程的速率控制步骤是 H2 分子的离解与吸附
[94]。相似地，从晶格溶解态往气相

中的脱气率也受到分子复合的动力学限制。如果在 Pd 表面有吸附氧、C2H5或其它

可以同吸附氢反应的原子基团，则就不需要 H—H复合了[94]。应该指出的是在没有

这种反应基（仅具有暂态效应）的情况下，任何可以阻碍氢进入的也可以阻碍氢脱

出。这是从微观可逆性原理得出的结论，即正向步骤的次序可反过来用于逆向。应

该注意的是不管吸附物如何影响氢的进出，它不会影响给定温度与气体逸度下晶格

中氢的平衡浓度。 

4.2. 原子氢源 

如果直接将氢原子沉积到金属上去的话就可以免去 H2分子在表面的分解步骤，

将金属表面暴露于可用各种技术实现的部分分解气体之下可以达到该目的。在常温

下氢气中 H原子和 H2分子的平衡比率为 10−30，但在灼热钨丝等物体的非常小距离

附近，氢原子浓度可以提高很多个量级。可是在气相中、在容器壁上、并且最重要

的是在充氢金属的表面上又出现复合。正因为这个原因，也因为气相中原子和分子

间不存在热平衡，所以不可能计算部分分解气体的热力学逸度，从而计算 H(气体)
→H(金属)过程的驱动力（即自由能变化）。实际上，在常压下用部分分解的氢气而
不是分子氢气能在金属中达到非常高的氢浓度。例如，在 25 °C时氢原子在镍上的
碰撞可生成氢化镍(NiH)[95]。因为在 25 °C下产生 NiH需要 6 kbar的气体逸度[68]，

可以推断文献[80]实验中分解气体的输入逸度对应于 6 kbar（输入逸度的概念在下面
讨论）。暴露于部分分解气体下的金属中可达到的浓度对表面层与实验条件十分敏

感，在这方面还未进行系统研究。 

电解法同样可将氢原子沉积到金属表面上，在水基电解液的情况下沉积反应可通

过对水或水合氢离子的还原来实现。在熔盐电解质中氢原子是由负氢离子的氧化而

得到的[96]。在这两种情况下都有两种动力学存在，一种是氢原子复合成氢分子，一
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种是氢原子在表面态和吸收态间的转变，这两种相互竞争的动力学决定了金属与电

解液界面处的氢原子数。很明显，在具有特殊的表面原子形状时复合反应会优先出

现。例如，Stackelberg 和 Bischoff[97]发现在钯上氢气泡几乎都在表面的晶粒边界上

形成，Storms等[98]发现含有 7.6 wt%碳的 Pd显著地降低了氘的吸收，尽管其机理尚
未阐明，将各种能明显堵塞优先复合反应位的化合物加入电解液中可使氢进入铁的

速率大于复合率，这样的化合物是周期表中 V-A和 VI-A 族的一些化合物。尽管有
很好的观点支持氢化物的形成是关键步骤[99,100]，但这些化合物促进氢进入铁的确切

途径还未证实。氢进入钯中的促进剂还未显明地确证。例如，Riley 等[101]用各种电

解液得出矛盾的结果2。 

氢进入的促进剂不仅影响氢的进入速率，而且在下面讨论的一些环境下可以控制

金属内达到的稳态氢含量。在已进入金属中的氢含量增加时进入率下降。一个极端

的例子是从气相中往钛中充氢[102]。如果气体逸度足够高使近表面处产生氢化物相，

溶解氢贯穿到金属更深层就会由于氢化物中氢的低扩散率而受到严重的阻碍。另一

个对氢从近表面往远处贯穿的阻碍是位错和其它缺陷（见 4.4.2与 4.4.3节）的产生，
它们可束缚进入的氢。 

4.3. 氢的输入逸度 

前已指出，分子氢气体条件下从气态向晶格溶解态转变的热力学驱动力（即在平

衡态下溶解氢的浓度）在任何固定温度下都可用气体的逸度表示（这里忽略滞后现

象）而与表面条件无关。尽管在电解充氢、部分分解或部分电离氢气充氢的情况下

不能这样做，但有时论及进入氢的输入逸度、或有效压力时还是有用的。这两种充

氢方法都能在金属表面产生一定量的吸附氢，如前面讨论的吸附量受动力学控制。

在稳定态时，表面上任何地方的覆盖度以及金属内部的氢浓度都是均匀的并且不随

时间变化，而且金属内的缺陷结构也不随时间变化，这时可以说在金属表面和内部

所有状态的氢之间都达到热力学平衡态，但不是这些态和氢源之间达到平衡。在这

些情况下，金属中任何地方的晶格溶解氢浓度 cL都与逸度 f有关，分子气体的 f在
相同温度的平衡态下产生相同的浓度 cL。这个 f 值称之为输入逸度 fi，它由充氢系

统在特定运行参数下得出，这些参数（以电解情况为例）包括阴极电流密度、电解

液的组分、流体动力学状态、金属的性质以及金属表面的化学和结构状态。 

从 cL得出 fi涉及热力学关系 cL( )，由于溶解态中 H－H的相互作用，在非
常大的逸度下该式不遵守 Sieverts定律，当然气体的 和

)(H 2 gf

2Hp
)Lc

2Hf 间有热力学联系，如
表 6所示[103]。应该说明，假设 fi(cL)关系相同于 而从 c(H 2

f L得出的 fi并非意味着

在阴极充氢条件下具有稳定 cL的金属等同于处在符合热力学函数 的静压力

气体之下。在稳态电化学充氢或分解气体充氢时，施加于金属上的压力是它周围环

境的压力。此外，在金属中的氢原子经受到的是从晶格来的机械作用，这种作用对

)(
22 HH pf

                                                        
2 很明显，著者对于阴极充氢的了解有相当大的局限性。实际上在腐蚀电化学研究中已对许多金属上的氢电极
反应机理进行过广泛的探索，1970年代就已认识到某些添加剂可增加或降低钯电极的吸氢量，并对其机理进行
过较深入的探讨。译者注 
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应于填隙位的膨胀并表现为偏摩尔体积。这里没有与 fi 相对应的外压力 ，特别

是没有力把 H原子推至更小的距离或引起填隙位中的双重占据。因为金属在气体分
子氢的逸度 下产生 c

2Hp

H 2
f

)
2Hf

2Hf
L是在对应于 的 的压缩作用之下，而在阴极充氢产生

稳态的溶解浓度 c
2Hf 2Hp

2

p

L时并未经受外加压力 ，将 的函数关系等同于 的

假设是不完全正确的。但是在 = 10
Hp )( Lcfi

2

L
0

)( Lc

2Hf
7 atm， = 1.2 × 10H

4 atm时，利用金属的典
型压缩率− 5 × 10 − 7 atm − 1，体积变化为～ 6 × 10 − 3，所以分子气体引起的体积压

缩是小的。 

有一个方法用于计算阴极充氢时的 fi
[49,104,105]。即测量氢的稳态渗透率，再根据

已知金属体中氢的扩散率计算下表面氢的进入浓度c 。而且函数关系 c 是假设

和 f
(L

L
0c i有关。注意这个方法还假设氢的吸附与下表面浓度间达到平衡。另一种计算

fi的方法不依赖于渗透率是否受扩散率控制，但该方法需要各方面都达到稳态。
3 

表 6. 氢气在 25 °C时逸度与压力的关系（见文献[103]） 

逸度/atm 压力/ atm 

28.1 27.7 

247 217 

896 609 

1860 987 

3060 1315 

6880 1955 

1.25 × 104 2510 

1.13 × 105 5045 

1.67 × 106 8990 

1.01 × 107 1.20 × 104 

1.66 × 108 1.73 × 104 

1.22 × 109 2.14 × 104 

                                                        
3 实际上，这种压力差别主要表现在化学势变化 VHσ上，设 VH ＝ 1.6 cm3/mol H, σ = 1.2 × 104 bar, 则 VHσ ＝ 
1.92 kJ/mol H，取 T = 298 K,有 Exp(VHσ/RT) = 2.17，可见压力效应不能完全忽略。这也说明即使在相同的逸度
下，电解法比气相情况更容易充氢。译者注 
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4.4. 应力的产生与释放 

4.4.1. 相干应力 

人们很早就认识到溶质在金属中的扩散可产生位错，据此推断扩散会产生应力。

Schwuttke与 Queisser[106]观察到 Ga、B和 P在硅中扩散后产生位错。电子显微镜也
用来研究 B[107]和 P[108]在硅中扩散产生的位错。Prussian[109]进行了一些扩散引起应力

的计算，但 Li[110]的工作最为细致。 

考虑厚度为 2a的薄板，在此板中具有偏摩尔体积 VH的填隙溶质只沿厚度方向 x
向中心扩散。初始条件和边界条件是在下表面处浓度为常数即 c = c0，t ≥ 0，而在内
部 t = 0时 c = 0。对于固定的杨氏模量 E和泊松比ν，没有塑性形变时在垂直于厚度
方向的应力为[110]： 
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在此处 c0单位为 mol cm − 3，ρn ≡ (2n + 1)π/2, D是溶质的扩散系数。这个方程结果
示于图 1。虚线是所有曲线的包络。可以看到扩散形成的最大应力是： 

 
)1(3

0H
max ν

σ
−

−=
EcV

  (18) 

图 1表明它出现在扩散开始时的进入表面处（σ > 0是张应力，σ < 0是压应力）。 

现在考虑几何形状和初边条件同上但另一面的溶解氢向外扩散被阻止（称为氢不

可渗透面 译者注）的情况，应力与时间关系为[111]： 
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最大的应力仍由方程(18)给出，它出现在扩散开始时的进入表面处。因为受到底层
不含氢的未膨胀金属的约束，氢进入区的金属由于氢溶解引起的膨胀使它处于压应

力状态之中，并且金属片要向氢阻塞面处成凹形发展。随着扩散继续进行应力逐渐

减小。象在典型的氢渗透实验中，氢从一个面进入，又从另一面出来的稳定扩散，

如果 VH和 E是常数，则稳定的线性 c(x)分布产生零应力。 

另一种在阴极电解充氢时常用的几何形状是柱，在圆柱表面上溶质浓度保持为常

数 c0，而 t = 0时其它地方皆为 c = 0。图 2表示出切应力作为位置（r是距中心轴的
距离，a是圆柱半径）和时间的函数。最大切应力位于进入表面处，计算钯的情况，
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c0对应 D/Pd = 0.65，Dt/a2 = 0.01，切应力为 4×109 Pa，这远大于该金属的屈服应力。
因此，可以推测一定有位错产生并沿应力梯度移动。 

 

图 1 薄片两边吸氢时扩散产生的应力[10] 

 

图 2细柱形金属吸氢时扩散产生的切应力[10] 

因为没有考虑到应力梯度本身对扩散驱动的影响，所以在上面的计算中认为扩散

仅受浓度梯度的控制，在这个意义上而言上面的应力方程是一级近似的。若要改进
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计算需将应力方程中的 D代之以有效扩散系数： 
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该方程是 Li[110]得出的，适用于仅由扩散引起应力的情况。该方程包含了活度系数γ
对浓度的修正。因为在这些几何体中，静应力元的梯度正比于浓度梯度。应力影响

下的有效扩散系数比普通扩散系数要大。4 

4.4.2. 位错产生的不均匀性 

氢的向内扩散可在金属内产生超出容许极限的应力，甚至在没有相变的情况下也

如此，bcc的 Ti-30Mo合金实验已证实这一点[111]，这种合金在氢浓度直到原子比为

0.6时仍保持为单一相。在这些实验中，只在金属薄板的一面用阴极法充氢时，透射
电子显微镜（TEM）下可看到很高密度呈无规的团状与网状分布的位错（见图 3），
在图 3中左侧的位错团具有的位错密度约为退火样品的 1000倍，相似的位错团在碳
扩散后的镍中也观察到了[112]。在远离进入表面的晶粒边界上有位错堆积（见图 4）；
这是重要的，因为位错堆集可以对微裂纹起成核作用，它同样表明扩散引起的应力

产生的位错要滑向金属内部不含氢处。图 3表明多数位错都沿着滑移面，其它系统
在间隙物扩散后也有类似的发现[113]。 

 
图 3 往 Ti-30Mo合金中阴极充氢产生的位错团[111] 

                                                        
4 严格地说，方程(20)仅在内应力弯矩为零的情况下适用。具体而言，只有对一些对称性很强的样品，如半无限
大固体、柱、球、双面吸放氢的片、柱形圆筒或球壳等，否则就会有应力的长程影响，间隙物的迁移流也成为

其分布的泛函。译者注 
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图 4 阴极充氢后在 Ti-30Mo合金中粒边界上的位错网络和堆积[111] 

 
图 5 Ti-30Mo片的一面阴极充氢时晶格参数随时间的变化。不
同的布拉格反射取自远离片上吸氢面的一侧[111]。 

在 Ti-30Mo 合金中氢向内扩散产生应力，而位错的产生和运动则释放了应力，
除此之外还观察到另外一些有趣现象[111]。阴极充氢时在不与电解液接触的表面上，

对各种晶粒尺寸的多晶合金的测量表明晶格参数随扩散时间变化。已发现在充氢时

间内变化持续出现，这个时间远大于 Fick扩散达到稳态所需的时间。这只能解释为
产生的位错束缚了氢。此外，晶格参数变化随晶粒不同而不同（图 5），并且不同的
布拉格峰强度随充氢时间而变化。事实上，对于给定的布拉格峰，为了得到最大的

峰强度需要转动样品以调节 X射线探测器与样品间的角度，而所需转的角度是充氢
时间的函数，并且这种对时间的依赖性随晶粒而变化（图 6）。 

注意在任何晶粒中晶格参数的变化反映出的是该晶粒中溶解氢浓度的变化，我们

可以得出结论说对于离进入表面的给定距离处，晶格溶解的氢浓度随晶粒不同而不

同。为了得到最大强度的布拉格峰而对样品的转动意味着散射晶面的角位置在充氢

时是一直变化着的。充氢过程中产生的其它缺陷还有在远离样品表面处的变形条纹
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和微裂纹。变形条纹可能是在滑移面上相同符号的边位错积聚而成的。变形过程中

它们在多晶金属内的形成由于晶界强加的约束而得以助长。在进入和远离进入表面

上都发现有圆形凸起。在钽和铌样品中这些凸起特别明显[111]。 

 

 

图 6. Ti-30Mo片一面阴极充氢引起远处另一面上的晶粒转动[111] 

这些观测结果可用进入表面附近初始产生的位错来解释。首先位错束缚进入的

氢，使控制位错区域之外 Fick扩散的 c0一开始就很小。该区域的位错密度增加，它

们间的相互作用增加于是局域的流动应力增加，位错产生率和氢束缚率下降，又引

起 c0的增加，进入样品中其它厚度区域的扩散流增加。这就是氢浓度增长缓慢的原

因，也是样品另一面晶格参数增长慢的原因。同时，在进入表面处的切应力引起位

错和负载着的束缚氢向远端面滑移。这些氢被分配到晶粒边界、阻挡层处的位错堆

集和晶粒内部，除扩散效应外还引起晶格参数的增加。当位错从进入面向远处运动

时它们之间相互作用，而且它们与晶粒边界作用，相互消灭或形成堆集，一些堆集

打破粒边界，另外一些产生微裂纹，并引起粒边界构型发生变化。所有这些效应都

取决于粒边界的取向和类型，因此不管是扩散抑或是位错搬迁引起氢在晶粒边界上

与体积间的分布都是样品中晶粒取向的函数。这就解释了晶格参数和它们变化率的

非均匀性。晶粒间非均匀的晶格参数意味着非均匀的晶格膨胀，这可通过彼此滑移

和转动来相互适应，结果引起散射角的变化。一群晶粒的滑移则在表面上产生凸起。 

在铁膜[114]和奥氏体不锈钢[115]中也发现了这种晶粒依赖不均匀性对填隙溶质(氢)
进入的响应。用阴极法将氢充入纯铁、低碳铁和商用钢中引起晶粒边界和杂质界面

的位错缠结以及微孔与微裂纹[116−118]。Raczynski[119]发现往极其纯净的铁中阴极充氢

时不产生位错或内孔隙。Beck 等[120]发现对于标称的纯铁而言存在一个产生内缺陷

的输入逸度阈值，就象用渗透瞬态法观察到的一样。用低压等离子体充氢时[121]发现

在 Monel(一种镍铜合金 −译者注)和 304 不锈钢中甚至氢离子的贯穿深度之外也
产生了位错。 
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在前面我们讨论了与晶格溶解氢引起的晶格膨胀产生的相干应力相联系的现象。

如果在氢进入时形成第二相，则由于大的和突然的体积变化会更强烈地推动位错的

产生。例如，在 Nb-H 固溶体中ε或β相的析出产生不规则形状的微粒，这些微粒发
射的棱柱位错环会保持到甚至两相合金被加热成一相时[122]。Lecoq[12]在α-TaH0.1 中

的β相中也看到类似的结果，发现稠密的位错缠结包围着β相。对于 Pd，Wise等[124]

发现形成β相后再分解了的金属中有大的位错密度。Jamieson等[61]观察到氢从 Pd-H
合金中放出引起β相消失时会同时产生大量的位错。Storms与 Talcott-Storms[125]发现

在高低氢含量间反复循环的 Pd样品有高的位错密度。Guruswamy等[126]在用阴极充

氘的 Pd 电极中看到大的位错密度。电阻值增加到两倍也可作为塑性形变的证据，
电子正电子在 512 keV的湮灭峰的多普勒线展宽也是证据。如果能避免相分离的话，
充氢的钯中可产生少的位错[127]，因为此时的 Pd-H系统的所谓α相与β相其实是一个
相，调节气压与温度越过混合区的临界点可避免混合区的体积突变。 

4.4.3. 形状的变化 

人们早已知道金属充氢会改变样品形状。Smialowski[117]测量了低碳钢和中碳钢

圆柱形样品半径的膨胀。他发现只有大于某个阈值 fi时才会出现膨胀，并且相对膨

胀随样品半径减少而增加。Krause与 Kahlenberg[115]发现在吸放氢间循环的钯厚度增

加，但样品的其它尺寸减小。Storms与 Talcott-Storms[125]发现在高于β相边界浓度和
低浓度间循环的圆片形钯样品厚度增加而直径减小（抽出氢后测量），而对 Pd棒同
样处理后直径增加长度减小。线度的变化伴随着总体积的增加，而且循环次数增加

体积也变得更大。此外，对循环处理后的样品截面抛光后可观察到大量的微孔。作

者推测观察到的微孔是金属内部细管和通道在表面上可见的横截面。松本[128]观察

到，用阴极法将 Pd的氢或氘浓度充到某一未指定的水平之后，“小斑点”常沿着晶
粒边界排列。这些特征都具有微孔的特点（图 7）；这些微孔在其它位置上连接起来
形成裂缝；这些裂缝在一些情况下生长在一起以至完全包围了一个晶粒；金相学的

处理明显地使一些“挖掘开”的晶粒掏空留下一个晶状孔洞。此外，观察到的线性

裂纹（图 7）某些情况下似乎是由粒边界的裂纹连接形成的。松本[128]看起来倾向于

将这些效应归结为冷聚变，并断言在已检验过的所有不管充氘或充氢的钯样品中都

有该现象产生。不幸的是，在 Pd 电极上未做显微结构观测，因而给不出理由可以
猜测发生了冷聚变。一个极端的情况是图 8所示的充氘引起的破坏和裂纹，这是一
个直径为 1/8英寸（= 3.175 mm）的钯棒在熔盐电解液中作阳极以试图重复[129]辽伯

言等的高温电解实验[96]。 
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图 7 阴极充氢后在钯晶粒边界上形成的空洞[128] 

 

 

图 8 熔盐的高温电解充氘实验中用过的阴极钯棒[129] 

在充氢钯上观察到的微结构现象与发生在充氢钢上的现象有许多共同之处，而在

该领域内人们已进行了广范的研究[130]。对钢而言，阴极充氢过程中形成很高的 fi

会使溶解氢处于极高的热力学活度，这些氢复合形成很高的内气压使微孔洞和微裂

纹增大，这又使得细棒的直径和薄片的厚度增加。内在孔洞所以沿样品最小尺度方

 31



向膨胀是因为该方向塑性屈服的阻力最小。微孔洞优先在晶粒边界和内界面特别是

在偏析出的杂质界面上成核。人们已经知道承受内压力的孔洞发展成凸透镜形状并

且它们连接在一起产生破裂[131]。松本观察到的现象具有相似的特征。有助于微裂缝

成核的其它相界面可能是β相微粒和晶粒边界，位错堆集形成的应力产生这些成核
作用。但在钯中只有当 fi大到使微孔洞内复合产生的氢气压力大于金属的屈服应力

时，该机制才可能运作。文献 6图 3.4中 20 °C时等温线的外推表明H/Pd ≈ 0.9时 ≈ 
10

2Hp
3 atm，因此内高压机制是不可能的。 

通过第二相微粒的破裂与微粒区域间塑性不相容性形成高应力的作用，使得钢中

杂质周围界面在脱聚作用下很容易形成空洞。在充氢钯中第二相微粒是在α基体中
成核长大的β相，进入氢的浓度梯度形成的相干应力和α相与β相间的体积差异（对
相同数目的 Pd原子数计算）引起了塑性流。因为β相的流动应力大于周围α相的[132]，

通过相界面的塑性应变中的差异发展成大的应力[133]，这个应力倾向于裂开已经被杂

质和氢弱化的界面[134]。这样，微孔洞在塑性机理下成核增大，并引起整个样品总尺

度的增长，且小尺度增加量比大尺度的还要多。就象在 Ti-30Mo[111]中观察到的，任

何单个β晶粒的塑性形变量依赖于它的晶粒取向，所以在只有β相存在的充氢阶段，
相容应力才持续存在。 

上面的机制没有解释 Pd棒在长度方向和 Pd园片在径向的收缩[125]。有人提出，

这个效应源于充氢时氢浓度梯度产生的相干应力促使位错优先沿着氢扩散方向运

动。位错移动物质如此有效以至于园片的直径减小而厚度增加。在钯中，空洞间塑

性不稳定性的发展使得这些空间上相近的微空洞互相合并而形成破裂[135]。另一个可

能的机制是已经知道的在几种金属中局域滑移引起的裂缝增长[136]。界面间的脱聚作

用使内部展开成凸镜形状并具有尖锐的边界，如果正确地与局域应力方向相符，则

微孔洞可通过脱聚作用[137]和边位错的助氢发射[136]得以发展。 

4.4.4. 表面结构的变化 

Rolison等[138]仔细研究了阴极充氢和充氘时钯进入表面上产生的各种表面形态。

首先蚀刻使用过的多晶片，产生各种微观形态。大概是依赖于暴露面的晶态，这些

形态随着蚀刻而发展。长时间的连续阴极浸泡使得不可能得到槽路模式，这是极度

塑性形变的好证据。通过阴极充氘，不同的晶粒表面的微观形态以不同的方式变化。

这些变化与晶粒的塑性形变有关，这种晶粒间的区别起因于产生应力的不同、晶体

表面形态的氢吸收率的不同、滑移面相对于自由表面角度的排列和每个晶粒产生的

塑性形变量的不同。因为塑性响应依赖于很多因素而这些因素随晶粒不同而不同，

所以阴极充氢后得到的各种蚀刻会产生不同的表面形态。往 Ti-30Mo合金内充氢得
到的不同表面态[111,139]已在前面(4.4.2节)进行了讨论；人们观察到表面形态的各种变
化但没有进行具体研究。 

更令人惊奇的是充氢和充氘后引起表面形态的不同[138]。从相同类型的蚀刻形成

表面开始，充氘产生的形态与充氢产生的不同。此外，充氘使一些晶粒从周围晶面

组成的平面稍微往外伸出，而在充氢时未见到该效应。充氢和充氘间的不同可列出
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如下几个理由：偏摩尔体积不同产生的梯度引起相干应力的不同、可能与位错芯的

作用不同、可能最重要的不同是尽管施加的电解电流相同但阴极充氢时的 fi不同。

电流相同不能保证 fi—时间历史相同，因为 H2O-Li2SO4和 D2O- Li2SO4电解液的离

子电导不同，并有可能在 Pd表面的原子复合也不同。需要仔细研究才能明白这两
种同位素相对于晶粒构形间的不同。但表面凸起也不太奇怪，因为在 Ti-30Mo的阴
极充氢中也见到相同的现象[111]。 

五、氢对机械性质的影响 

无论从现象上还是机理上，溶解氢对金属机械性质的影响都是一个很大的题目，

本文只能简要接触重要的几点。 

氢对金属机械性质最重要而普遍存在的影响是氢脆。这意味着金属中充入一些氢

后对负载—时间函数关系上引起机械失效所需功的减小。这种减少可表现为拉伸（应

变）限度的减小而引起失效、金属可承受的静负载量的减少、负载—非负载循环次

数的减少或表现为破裂传播速率的增加。重要的是要认识到氢的这种效应依赖于下

列复杂并相互作用的方式，对于给定的合金组分，这些因素有纯净度、杂质分布、

微结构和相分布、以前的机械历史（例如形变的程度和种类）、表面化学和几何学（如：

凹坑）等等。对某些金属（如高强度钢）不足百万分之一的氢含量就足以引发灾难

性的氢脆[118]。而对另一些金属（如 Nb，Ta），严重的氢脆要到足够高的氢浓度形成
氢化物时才会发生。 

本文所谈的氢效应机理是相当浅显的。最重要的因素是溶解氢能减弱金属原子间

的结合力；如同前面已讨论过的(见 2.3节)。该因素可表现为正常（即共线性）分离
一个物体两部分所需力的减少，使得裂纹更容易地传播[140]或从裂缝顶点持续发射边

位错所需力的降低[141]使得局域塑性引起裂缝更容易传播。这些因素中的哪一个发生

或在某个场合中什么会与这些模式混合发生都与很多因素有关。这些问题对建筑材

料已进行了大量的研究，对钯及其合金则研究的很少。 

低浓度氢在纯 Ni、α-Fe、α-Ti和 Nb中会降低流动应力[142]。在金属体中裂缝的

顶端处，外加张力作用下氢聚集并引起局域可塑性，这使裂缝传播更加容易。杂质

可强烈地改变响应。因为氢化物的形成可阻止位错的移动，所以在 Ti、Ta、V 和
Nb 中氢含量高时可产生脆性。氢在钯中可增加机械硬度[132]。在低浓度时流动应力

增加，但奇怪的是在裂缝处的延伸率也增加[132]。这个行为可能会随杂质含量而变化，

对于这点长谷川和中岛没有探索[132]；这也许能解释在处于α＋β区域的 Pd-H系统在
氢的高低浓度间循环时不产生多余的体积[125]，这就是说由于α相的塑性形变仍然平
缓所以内在孔洞和裂缝不会发展。但在高的氢浓度时只有β相出现，裂缝处的延伸
率会因为位错的流动性降低而极大地降低。这样，往钯或任何金属中阴极充氢会通

过氢进入的动力学而产生机械应力，并且氢含量会改变金属对机械应力的响应。这

些过程的动力学应受到更多的研究。 
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六、对冷聚变研究的启示 

在冷聚变研究领域中流行的观点是若要产生所谓的过热，其先决条件是大的

D/M 比[143]。为了得到高的充氢率，需要助长氢从吸附层向内的进入并阻止氢原子

通过下表面向吸附层出去复合。因为向内转移和外部复合都是表面上金属原子排列

的强函数，可以推测从一个晶粒到另一晶粒的充氢速率不同，因为每个晶粒展现在

周围环境的表面性质不同。这种区别在充氢时可以很大。在稳态条件下，平均氢浓

度中晶粒间小的差别应该持续下去。很难去保持一个理想的表面构造（即助长进入

而阻止脱气）因为在充氢中由于位错的活动和杂质的沉积使表面形态在变化。 

以低值 fi为特征的表面斑点可作为相邻高 fi表面斑点中高浓度区的漏孔。因此，

甚至在稳态条件下，溶解氢的扩散流也可在表面斑点间建立。另一些泄漏孔在某些

环境下可以是终端露在自由表面的粒边界和位错。Storms[125]强调如果微裂纹和表面

连通，则它可能成为氢的泄漏孔道。如果微裂纹和空洞都在金属内部，它们只能在

局域氢浓度中起暂时的影响。 

有一种观点[144]认为冷聚变的机理与化学配比的 PdD中提供的周期势有关。这个
机制必须应付热力学的必然性，即一种间隙式溶质不能完全占据某级位，就象在前

面(2.2节)讨论过的，当 D/Pd趋于 1时，一些八面体位必须仍然空着而多余的 D进
入更高能的四面体位。应该考虑这会对文献[144]的量子力学图像有何影响。顺便提
一下，可以推测在四面体位的氘原子比在低位置处的八面体位的氘原子有更大的迁

移率。此外，如果按文献[144]设想的在空间大部分区域内有近完美有序，则要缓慢
充氢以避免α＋β相出现或利用超晶格合金（它没有氢固溶体的两相场）以避免位错
的产生。 

在考虑冷聚变发生的各种可能性时，认识到用于产生高的 D/M 比的高逸度源不
产生挤压氘原子到一起的压力这一点，将会有所帮助。事实上，晶格位是在膨胀。

另一个需要重新考虑的想法是断裂聚变[145]，即破裂面迅速地分离使两面带上相反的

电荷，随后电场加速氘使它们相互碰撞产生聚变。撇开该模型的各种问题，这里仅

谈破裂面的分离速度。如果氢助局域塑性是钯断裂的机理，生成的自由表面分离是

如此快以至于电子也没有时间去中和断裂面上的假想电荷，这是难以置信的。 

充氢引起的位错产生使另一个理由也难以置信。这个理由说一些冷聚变报告中的

过热其实是储存能如金属中应力机械能的释放。该想法的问题在于应力能正比于

σ2/E，它会通过位错和裂缝的产生与移动而持续地递降为热。在应力水平上，位错
递增是容易的，因此机械能不会有大的数值。此外，位错中储存的能也不容易转化

为热，Shober[122]对此已有讨论，他发现重新溶解的ε-NbHx中的位错并不能靠升高温

度而有效地得以消失。 
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