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摘  要：采用取向成像显微技术对镍基 690 合金 U 弯样品及经退火处理后样品进行分析，研究对 U 弯样品进行

表面晶界工程处理(GBE)的方法。结果表明：U 弯样品沿厚度方向上存在形变量梯度，致使退火后样品的晶界网

络在厚度方向上产生规律变化，局部区域(约 10%拉伸变形层区域)形成高比例低∑重合位置点阵(CSL, ∑≤29)晶界

(约 80%)。弯曲形变量对再结晶形核密度及孪晶形成几率的影响决定 GBE 处理效果，GBE 处理的合适变形量稍

大于再结晶的临界变形量：形变量过小时，不利于提高孪晶形成几率，甚至不发生再结晶；形变量过大时，不利

于形成大尺寸的晶粒团簇，都不利于形成高比例低∑CSL 晶界。 
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应力腐蚀开裂(Stress corrosion cracking, SCC)是

导致核反应堆构件服役失效的主要形式之一[1−3]，比如

主管道和蒸汽发生器传热管，材料主要是奥氏体型

Fe-Cr-Ni 合金，如 316 和 304 不锈钢，镍基 690、600

和 800 合金。奥氏体型 Fe-Cr-Ni 合金在高温高压水中

发生的应力腐蚀开裂过程主要沿晶界扩展[4−6]，为晶间

应力腐蚀开裂。Fe-Cr-Ni 合金的晶界在高温下长期服

役过程中容易析出碳化物，造成晶界附近贫 Cr[7]，是

导致 Fe-Cr-Ni 合金构件容易发生晶间应力腐蚀开裂

(Inter granular stress corrosion cracking, IGSCC)的主要

原因[8]。奥氏体型 Fe-Cr-Ni 合金的层错能较低，位错

难以发生交滑移和攀移，也是导致这类材料容易发生

应力腐蚀开裂的原因之一[9]。通过控制微量元素和改

进合金成分开发新钢种，改进材料制备工艺(TT处理)，

控制一回路冷却剂，能够提高蒸汽发生器传热管的抗

应力腐蚀开裂能力，比如使用 690TT 合金后的蒸汽发

生器热交换管的抗应力腐蚀开裂能力得到显著提高。

但是，即使在役 690 合金传热管目前还没有发生应力

腐蚀开裂破坏的报道，但在实验室中已经发行 690 合

金也会发生应力腐蚀开裂，尤其是冷变形状态材料[10]

和在含铅碱性溶液中[11]。因此，为了适应核电站设计

寿命延长以及工作参数提高的要求，进一步提高 690

合金的抗应力腐蚀开裂能力是需要研究的问题。 

研究发现，低∑重合位置点阵(Coincidence site 

lattice，CSL)晶界(∑≤29)的抗晶间破坏能力明显高于

随机晶界[12−13]，尤其是孪晶界(∑3)，几乎不发生晶间

腐蚀和晶间应力腐蚀开裂，这是因为这类晶界的重位

阵点密度较高，晶界能较低，抗敏化能力强。低∑CSL

晶界也被称为特殊晶界。因此，WATANABE[14]于 1984

年提出“晶界设计与控制”的构想，通过提高材料中

特殊结构晶界的比例，从而提高材料的晶界相关性能，

被称为晶界工程技术(Grain boundary engineering, 

GBE)[14−18]。这一构想在部分中低层错能面心立方金属

材料中得到实现，比如奥氏体不锈钢、镍基合金、铜

及其合金等，它们经过合适的形变和热处理工艺后低

∑CSL 晶界比例能够提高到 75%以上[19−20]。对晶界工

程处理的奥氏体不锈钢和镍基合金进行晶间腐蚀试验

结果显示，腐蚀质量损失率降低了 50%~70%[21]；应

力腐蚀开裂实验显示，应力腐蚀裂纹主要沿随机晶界

扩展[22]，孪晶界几乎不发生开裂。近几年，晶界工程

领域的研究重点已经逐渐从对各类型 CSL 晶界的抗

晶间开裂能力认识转移到晶界网络连通性与材料抗晶

间破坏能力关系上，并采用三维显微表征技术开展相

关研究，进一步揭示晶界工程处理前后的晶粒团簇和 
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晶界网络特征[4, 13, 17]。 

晶界工程处理能够使奥氏体不锈钢和镍基合金经

中生成大量低∑CSL 晶界[14−20]，但是，针对这些晶界

的形成机理还没有统一认识，所提出的机理模型有∑3

再激发模型[18]，晶界分解机制[23]，非共格∑3 晶界的

迁移与反应机制[24]，以及晶粒团簇的形核与长大观 

点[16]。这些观点虽有不同，但重点都是揭示∑3n (n=1, 

2，…)晶界的形成。晶界工程处理形成的大量低∑CSL

晶界中主要是∑3 晶界[16]，约占特殊晶界的 85%，其

次是∑9 和∑27 晶界，其它类型低∑CSL晶界含量很少。

中低层错能面心立方金属材料再结晶过程中，伴随晶

界迁移容易发生层错而形成孪晶[25]，甚至可能从一个

晶核开始发生一系列的孪生事件，称为多重孪晶

(Multiple-twinning)[16−17, 26]，这些孪晶晶粒长大相遇构

成高阶孪晶界(∑3n)，是晶界工程处理生成高比例低

∑CSL 晶界的直接原因。 

文献[16−19]中报道的晶界工程处理工艺，一般是

采用小形变量轧制或拉伸变形后进行退火处理，能够

得到具有高比例低∑CSL 晶界的均匀的显微组织。蒸

汽发生器 U 形弯管是发生应力腐蚀开裂的敏感位置，

因此，本文对 U 弯 690 合金试样进行晶界工程处理进

行了研究，探索利用晶界工程技术提高蒸汽发生器 U

形弯管的抗晶间应力腐蚀开裂能力的方法。 

 

1  实验 

 

本研究的实验材料为压水堆蒸汽发生器用 690 合

金管成分(质量分数，%)：Cr30.39, Fe 8.88, C 0.023, Al 

0.22, Ti 0.26, Si 0.07, Mn 0.23, Cu 0.02, S 0.002, P 

0.006, Ni 余量。使用线切割将 690 合金管沿轴向抛开

(1/8 圆环)，冷轧成片状，密封在真空石英管中；然后

在 1100℃下退火 5min 后快速砸破石英管水淬，为本

研究始态样品 A，样品尺寸为 0.9 mm×5 mm×13 

mm，在该试样截面上进行 EBSD 分析，区域大小为

400 μm×450 μm。 

使用自制模具进行 U 弯变形，如图 1 所示，弯曲

后的试样为 B，为内径 6 mm 半圆。在该样品半圆弧

截面中间位置进行 EBSD 测试，区域 700 μm×400 

μm。然后把样品 B 密封在真空石英管中，在 1100 ℃

下退火 5 min 后快速砸破石英管水淬，得到样品 C，

并在与退火前相同(或相近)位置进行 EBSD 测试。 

制备符合 EBSD 测试要求的镍基 690 合金样品方

法。首先用金相砂纸进行预磨(01#→03#→05#)；然后

进行电解抛光，电解液为 20%HClO4+80%CH3COOH 

(体积分数)，在室温下用 30V 直流电抛光约 60s。使用

配备在热场发射枪扫描电子显微镜(SEM)CamScan 

Apollo300 上的 HKL-EBSD 附件对样品表面微区进行

取向分析，退火样品扫描步长 2 μm，形变样品扫描步

长为 1 μm。使用HKL-Channel 5 软件分析 EBSD数据，

采用 Palumbo-Aust 标准[27]判定晶界类型。 

 

 
图 1  U 弯模具示意图 

Fig. 1  Sketch map for U-shape bending 

 

2  实验结果 

 

2.1  始态样品显微组织 

图 2 所示为弯曲变形前样品 A 的晶界网络图，不

同颜色显示不同类型晶界。采用晶粒等效圆直径法统

计样品平均晶粒尺寸为 13.0 μm；低∑CSL 晶界比例为 

 

 

图 2  始态样品 A 的不同类型晶界分布图 

Fig. 2  Grain boundary network of grain boundary characters 

of starting-state sample A 
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54.7%，其中主要是∑3 晶界(49.6%)，也即是孪晶界，

多重孪晶界(∑9和∑27)比例为 4.9%，其它类型低∑CSL

晶界含量很少。 

 

2.2  弯曲变形样品的显微组织分析 

图 3(a)所示为 U 弯样品 B 的 EBSD 测试区域的不

同类型晶界图，图 3(c)所示为测试区域位置示意图。

图 3 中的标尺表示测试位置到半圆环内表面的距离，

并把测试区域分成 10 块，每一区域的大小为 70 

μm×400 μm，分别表示为 B1~B10。晶界网络分布图

(见图 3(a))显示，靠近内、外表面的区域含有大量小角

晶界(灰色线条，范围 1°~15°)；越靠近 B4 区域，小角

晶界含量越低。小角晶界是 U 弯过程中位错塞积形成

的，小角晶界密度越高的区域应变越大。分别统计图

3(a)中不同区域的小角晶界密度，结果如图 4 中的点−

实线图所示。B4 应该是未变形区域(中性层)，左侧

(B5~B10)为拉伸变形区域，右侧(B1~B3)为压缩变形

区域。 

图 3(b)所示为 U 弯样品 B 的 EBSD 测试区域的局

部取向梯度图(Local orientation gradient 或 local 

misorientation)。局部取向梯度也是从微观上度量变形

程度的参数。与小角晶界密度分布类似，样品 B 沿厚

度方向上不同区域的局部取向梯度有显著差异，越靠

近样品表面区域的局部取向梯度越大，越靠近 B4 区

域的局部取向梯度越小。分别统计 B1~B10 区域的平

均局部取向梯度，如图 4 中的点−虚线所示，与采用 
 

 
图 3  U 弯样品 B 的显微组织 

Fig. 3  Microstructures of U-bended sample B: (a) Grain boundary network with CSL values; (b) Distribution of local 

misorientation; (c) Sketch map of U-bended sample and EBSD collection position 
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图 4  U 弯样品 B 沿厚度方向不同区域的形变程度曲线(分

别用小角晶界密度、平均局部取向梯度和形变量线性计算值

表示) 

Fig. 4  Deformation measurements of different regions in 

specimen B along thickness direction based on low-angle grain 

boundary (LAGB) density, mean local-misorientation and 

calculated amount of deformation, respectively 

 

小角晶界密度进行表征的结果类似。 

根据中性层位置及弯曲半径，按照线性分布规律

近似计算出样品 B 距中性层任意距离处的变形量，如

图 4 中的直实线所示。分别用小角晶界密度、平均局 

部取向梯度和变形量表示弯曲样品B沿厚度方向不同

区域的形变程度，小角晶界密度和局部取向梯度为微

观参数，表征结果基本相同，与测试位置的关系都是

非线性的；形变量是宏观参数，表征结果与小角晶界

密度和平均局部取向梯度有较大差异。微观参数能够

更合理反应出材料的应变分布，图 4 说明 U 形弯曲样

品在厚度方向上的应变分布不是线性的。 

 

2.3  退火后样品的晶界网络分布特征 

EBSD 测得退火处理后样品 C 的晶界网络分布如

图 5 所示，测试区域位置大概与退火前的 EBSD 测试

区域 B 相同。由图 5 可见，沿样品厚度方向不同区域

(C1~C10)的晶界网络有明显差异。C1~C7 区域的随机

晶界密度明显比 C8~C10 区域高，其中 C1~C3 和

C6~C7 区域含有较多的小角晶界。C8~C10 区域含有

大量的∑3n类型晶界，低∑CSL 晶界比例明显较高，构

成了大尺寸的“互有∑3n取向关系晶粒的团簇”[16−17]：

晶粒团簇(Grain-cluster)内都是∑3n 类型晶界，因此也

叫孪晶相关区域；边界为取向上随机形成的晶界，一

般是随机晶界，如图 5 中灰色所示区域是一个晶粒团

簇。 

    分别统计始态样品 A 和经 U 弯-退火后的样品 C

的 C1~C10 区域的晶界网络特征，包括低∑CSL 晶界

比例和晶粒平均尺寸，结果分别如图 6 和 7 所示。 

 

 
图 5  样品 C 的不同类型晶界分布图(灰色背景区域是一个晶粒团簇) 

Fig. 5  Grain boundary network of specimen C (region colored by gray is grain-cluster) 
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图 6  样品 A 及样品 C 不同区域的晶界特征分布 

Fig. 6  Grain boundary character distributions of specimen A 

and regions C1-C10 in specimen C 

 

 

图 7  样品 A 及样品 C 的不同区域的晶粒平均尺寸及晶粒

尺寸分布范围 

Fig. 7  Mean grain size and grain size distribution of specimen 

A and regions C1-C10 in specimen C 

 

从 C1 到 C10 区域，样品的低∑CSL 晶界比例和晶粒

尺寸都有显著变化，这是由弯曲变形在样品厚度方向

上的形变方式不同及产生的形变量不同引起的，可以

结合图 3 和 4 中的形变梯度分布进行分析。 

图 5 中 C4 对应 U 弯样品的中性层 B4 区域，由

于该区域在弯曲过程中基本没有发生变形，退火后基

本保持 U 弯前样品 A 的显微组织状态，低∑CSL 晶界

比例和晶粒尺寸都和 A 接近。C3~C1 对应 U 弯样品

的压缩变形区域B3~B1，随退火前压缩变形量的增加，

C3 到 C1 区域的低∑CSL 晶界比例逐渐增大，但都比

始态样品 A 的低∑CSL 晶界比例低，这是由于 B3~B1

的应变量较低，退火过程中没有进行或没有充分进行

再结晶。试样 C 各区域及试样 A 的小角晶界密度和平

均局部取向梯度如图 8 所示，C3~C1 区域的小角晶界

密度和平均局部取向梯度都明显高于 C4 区域和样品

A，说明 C3~C1 区域仍保持形变显微组织状态。从 B3

到 B1 的形变量逐渐变大，退火后的再结晶程度逐渐

变大，低∑CSL 晶界比例升高。 

C5~C10 区域对应 U 弯样品拉伸变形区域

B5~B10，随退火前拉伸变形量的增加，C5 到 C10 的

低∑CSL 晶界比例变化比较复杂。C5 到 C7 区域的低

∑CSL 晶界比例逐渐降低，并且这一比例都低于始态

样品 A，这是没有完成或没有发生再结晶的结果，与

C3~C1 区域类似。随着退火前拉伸变形量的增加，退

火过程中有足够的形变储能促使发生再结晶，因此

C8~C10 区域都完全再结晶，小角晶界密度和平均局

部取向梯度都处于很低的水平，与始态样品 A 相当，

如图 8 所示。C8~C10 区域的低∑CSL 晶界比例明显高

于始态样品 A 的，尤其是 C9 区域的，达到近 80%，

获得了很好的 GBE 处理效果。C9 区域的低∑CSL 晶

界比例又明显高于 C8 和 C10 区域的，说明 GBE 处理

过程中需要合适大小的形变量，过大和较小都不利于

形成高比例的低∑CSL 晶界[19]。 

 

 

图 8  样品 A 及样品 C 的不同区域的小角晶界密度及平均

局部取向梯度 

Fig. 8  Low angle grain boundary (LAGB) densities and mean 

local-misorientations of specimen A and regions C1-C10 in 

specimen C 

 

图 7 所示为样品A 和样品C 的不同区域的平均晶

粒尺寸统计结果。C4 区域对应 U 弯样品的中性层，

在弯曲变形−退火过程中基本没有变化，保持始态样

品 A 的晶粒尺寸。C1~C3 为压缩变形−退火区域，都

没有完成再结晶。C5~C10 为拉伸变形−退火区域，随

形变量的增加，C5 到 C10 区域的平均晶粒尺寸出现

先增大后减小的趋势，C8 区域的晶粒平均尺寸最大，

比始态样品 A 的晶粒尺寸明显较大，这符合再结晶关

于临界变形量的一般规律。C8 区域是经历最小变形程

度并能在退火时基本完成再结晶的状态，相比 C9 和
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C10 区域含有较高的小角晶界和局部取向梯度(如图 8

所示)，应该处于临界变形量附近，退火后晶粒尺寸较

大。从 GBE 处理效果上看，C9 区域获得了最好的 GBE

处理效果，说明 GBE 处理的合适形变量应稍大于临界

变形量(B9 区域，约 10%拉伸变形)。 

 

3  分析与讨论 

 

根据已有研究文献[14−18]，GBE 处理后获得以高比

例低∑CSL 晶界及大尺寸晶粒团簇为特征的晶界网

络，能够显著改善材料与晶界相关的性能，如抗晶间

腐蚀和抗晶间应力腐蚀开裂的能力。对于本研究中的

U 形弯曲 690 合金样品，在经过退火处理后，能够在

试样靠近外表面位置形成一层含有高比例低∑CSL 晶

界的区域(C8~C10)，相当于进行了表面 GBE 处理，

该层组织中随机晶界比例很低，而随机晶界是晶间破

坏发生及扩展的通道，因此，表面 GBE 处理有可能延

缓晶间破坏萌生，并阻碍晶间破坏向材料内部扩展。 

如何控制弯曲变形工艺，从而获得更好的表面

GBE 处理效果，使多区域具有高比例特殊晶界，是需

要进一步分析的问题。GBE 处理的一般工艺为“小量

冷加工变形后进行高温短时间退火”，生成以大尺寸的

晶粒团簇为特征的显微组织。晶粒团簇是退火过程中

从单一晶核长大生成的，长大过程中发生多重孪晶，

形成大量的孪晶界(∑3)和多重孪晶界(∑9 和∑27)，构

成大尺寸的晶粒团簇。因此，再结晶形核密度决定了

最终的晶粒团簇尺寸，再结晶形核密度越高，可供晶

核长大的潜在空间就越小，最终的晶粒团簇尺寸就越

小，低∑CSL 晶界比例越低；另一方面，再结晶前沿

晶界迁移过程中的孪晶形成几率决定了最终的晶粒尺

寸及∑3 晶界密度，孪晶形成几率越高，最终形成的低

∑CSL 晶界比例越高。 

在一定的退火温度和退火时间下，形变程度(应变

量)对形核密度和孪晶形成几率的关系如图 9 所示。低

形核密度和高孪晶形成几率有利于生成高比例低

∑CSL 晶界，是晶界工程处理的理想状态，然而它们

对形变量的要求是矛盾的。如此便会出现一个最佳形

变量值，本研究中既 B9 区域，对应再结晶后的 C9 区

域，有最高比例的低∑CSL 晶界；当形变量更大时，

如 B10 区域，对应再结晶后的 C10 区域的晶粒团簇尺

寸减小，随机晶界密度升高，造成低∑CSL 晶界比例

较低；当形变量更小时，如 B8 区域，对应再结晶后

的 C8 区域的∑3 晶界密度较低，造成低∑CSL 晶界比

例较低，同时晶粒尺寸较大。因此，采用 U 弯方法对

材料进行表面 GBE 处理时，应该根据试样厚度选择合

适的 U 弯半径，从而使试样在预设位置产生较合适的

形变量(约 10%)，该区域在退火后获得较好的 GBE 处

理效果。 

 

4  结论 

 

1) 小角晶界密度和局部取向梯度是能够定性和

定量分析形变显微组织的微观参数。 

2) 形变量是影响 GBE 处理效果的重要参数。U

弯样品沿厚度方向上的形变量梯度造成退火后样品的

晶界网络在厚度方向上产生规律性变化，局部区域能

够形成高比例低∑CSL 晶界(约 80%)，构成以大尺寸

“互有∑3n取向关系晶粒的团簇”为特征的晶界网络，

达到了很好的 GBE 处理效果。 

3) GBE 处理过程中，低的再结晶形核密度和高的

孪晶形成几率是获得高比例低∑CSL 晶界的关键，而

形变量对这两个因素的影响是矛盾的，存在最佳形变 

 

 

图 9  形变量对 GBE 处理后样品的晶粒团簇尺寸、晶粒尺寸及低∑CSL 晶界比例的影响 

Fig. 9  Effects of deformation amount on grain-cluster size, grain size and low-∑CSL boundary proportion of GBE processed 

sample 
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量，约为稍大于临界变形量。在本实验条件下，U 弯

试样 10%拉伸变形层附近区域经 1100 ℃、5 min 真空

退火后的低∑CSL 晶界比例最高，达到 80%。 
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Effects of U-bending and annealing on  
grain boundary network in Alloy 690 

 

LIU Ting-guang1, 2, XIA Shuang2, BAI Qin2, ZHOU Bang-xin2, LU Yong-hao1 

 
(1. National Center for Materials Service Safety, University of Science and Technology Beijing, Beijing 100083, China; 

2. School of Materials Science and Engineering, Shanghai University, Shanghai 200072, China) 

 

Abstract: The grain boundary networks of U-bended and annealed specimens were characterized using orientation image 

microscopy (OIM) in Ni-based alloy 690, the surface grain boundary engineering (GBE) was investigated. The results 

show that the deformation amount vary in thickness direction of the bended specimen, resulting in changes of the grain 

boundary network characteristics in the thickness direction. A region including high proportion of low-∑ coincidence site 

lattice (CSL, ∑≤29) boundaries (about 80%) is formed, which is the layer with about 10% tension of U-bending. 

Additionally, the deformation amount has a significant effect on the nucleus density and twinning frequency during 

recrystallization, furthermore influencing the grain boundary network after GBE. A deformation is slightly larger than the 

critical deformation condition of recrystallization, which can optimize the grain boundary network during GBE. Lower 

deformation will decrease the frequency of twinning, even avoiding recrystallization. Higher deformation will increase 

the recrystallization nucleus density, which results in smaller grain-cluster and higher random boundary density. Both the 

two conditions are disadvantageous factors for forming high proportion of low-∑CSL grain boundaries. 

Key words: Ni-base 690 alloy; grain boundary engineering; U-bending; low-∑CSL grain boundaries; grain boundary 

network 
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