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原位中子衍射研究两相 NiTi合金的微力学

相互作用和相变机理*
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NiTi 合金的形状记忆效应与其微观结构特征密切相关, 中子衍射技术可以在力学加载过程中原位观察块

体 NiTi合金的相变、晶间应变以及孪晶再取向等演化特征. 结合两相 NiTi合金宏观应力 -应变曲线呈现的四种阶

段性变形特征,利用原位中子衍射技术对其变形过程中的微观结构演化进行了分析.奥氏体初始体积份额约 22%,

在低应变硬化阶段,晶面 (110)B2 和 (002)B19′ 的应变分别突然减小和增大表明出现了应力诱发马氏体相变,奥氏

体体积份额迅速减小,产生了 ⟨011⟩Ⅱ型孪晶;同时初始马氏体也开始发生再取向,随着应变量的增加,开始出现新

的 {201̄}型马氏体孪晶,这种孪晶引起的应变卸载时不能回复.在高应变硬化阶段孪晶变形起主导作用,衍射峰半

高宽变化较小;而在应变硬化饱和阶段则以滑移机制为主,大量位错的产生使衍射峰半高宽显著增加.
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1 引 言

热弹性马氏体相变是 NiTi 合金产生形状记
忆效应的根本原因, NiTi 二元合金中, 奥氏体母
相是有序结构的立方 B2 相, 马氏体相变的位
移特性是在相变过程中单个原子作有规则的迁

动, 相变会产生单斜 B19′ 相的马氏体, 其空间群
为 P21/m

[1].B2→B19′ 的相变过程中有时还会出
现三斜结构的中间 R- 相, 关于 R- 相的产生机理
及 B2→R→B19′ 转变过程已开展了较多研究, 并
取得了较为深入的认识 [2,3]. 通常 B2→B19′ 相变

生成的马氏体自身不是简单排列, 为适应相变过

程中马氏体周围的弹性应变, 马氏体相之间往往
具有多种孪晶取向关系 [4−6]. 由于对称性的差异,
B2→B19′的相变过程所形成的马氏体将具有 12种
不同的取向, 每种取向对应一种变体. 为适应相变
过程中马氏体周围的弹性应变,两个或多个马氏体
变体将对称排列形成孪生关系 [4−6]. Kulkov 等利
用同步辐射 X 射线衍射研究 NiTi 合金加热和冷
却过程中的马氏体转变, 结果发现了 B19′ 相马氏

体单胞的 b和 c轴的可逆转化,同时表明马氏体相
优先出现在结合较为松散的晶格处,而不是出现在
平衡态 [7,8]. 最初的中子衍射研究发现相变过程中
奥氏体相和马氏体相的织构演化都很明显, 近期,
Allafi等研究表明在超弹性平台的末端奥氏体没有
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完全转化为马氏体,因而残余奥氏体可能会承受极
大的应力导致塑性变形的产生 [9−11], 最近的透射
电子显微镜 (TEM)结果又给出了 NiTi合金的位错
环扩展与孪晶面的关系以及位错增值机制 [12,13].
到目前为止,通过各种表征手段对于温度引起

的形状记忆效应及相关机理基本都得到了合理解

释, 但为了发挥 NiTi形状记忆合金忆合金的特性,
必须找到描述形状记忆合金应力 -应变行为的有效
方法, 而力学行为又受到很多因素影响, 包括材料
织构、加载路径、加载速率等 [14,15]. 原位衍射技
术在定量表征 NiTi合金在应力 -应变行为方面可
发挥重要作用,主要优势就是能够直接反映加载过
程中马氏体相变特点、晶粒取向分布、多尺度应

力以及变体取向等信息 [16]. 常见的衍射技术有 X
射线和中子衍射两种,由于 X射线 (波长 = 1.54 Å)
衰减 50%时, 可穿过 NiTi 试样的厚度约为 9 µm,
而相同波长的中子衰减 50%时可穿透试样的厚度
为 3 cm,因而中子衍射在 NiTi块体材料应力 -应变
行为研究方面具有更大的优势 [17]. 因而,本文拟通
过原位中子衍射实验进一步分析和解释力学加载

过程中 NiTi合金的相变和微观力学相互作用机理,
从而为描述其形状记忆效应和应力 -应变行为提供
帮助 [18].

2 实 验

实验样品为等近原子比的 NiTi 合金, 厚度
为 2 mm, 具体几何尺寸如图 1 所示. 经示差热
分析 (DSC)实验测量,温度引起的马氏体转化开始
温度 Ms、马氏体转化结束温度 Mf、逆转化开始

温度 As和逆转化结束温度 Af 分别为 47 ◦C, 10 ◦C,
51 ◦C和 90 ◦C.为了合理选择不同变形量下的中子
衍射测量点,先用拉伸装置对相同 NiTi合金进行了
力学拉伸测试,据此在宏观应力 -应变曲线上选择
了如图 2所示的 11个测量点. 中子衍射实验在每
个测量点收集衍射数据的时间约为 30 min,为了检
验样品在这种较长时间的拉伸状态下是否会发生

应力松弛, 将在中子衍射测量时得到的宏观应力 -
应变曲线与准静态连续拉伸得到的宏观应力 - 应
变曲线进行了比较,结果发现两组拉伸曲线基本一
致, 没有明显的应力松弛现象, 均在拉伸变形量达
到 47%时试样发生断裂.
中子衍射实验在韩国 HANARO 反应堆 ST1

线站的中子应力分析谱仪上进行, 选择中子
束波长为 1.47 Å, 样品内发生衍射的有效体积

为 2 mm× 3 mm× 4 mm,设置原位力学加载的拉
伸速率为 0.001 mm/s. 为了减小衍射几何引起的
应变测量误差, 通常需要入射中子束和衍射中子
束夹角 (2θ) 在 90◦ 附近, 结合韩国中子衍射装置
和 NiTi合金的结构特征,实际测量时只能选择衍射
角 (2θ)分别为 42◦ 与 56◦. 设置样品拉伸方向与入
射中子束之间的角度为 45◦,可计算得到测量晶面
点阵应变与拉伸方向的夹角分别为 24◦ 和 17◦. 原
位中子衍射测量晶格应变的原理是利用布拉格公

式将中子衍射测量的衍射峰位置 (2θ)转化为晶面
间距 dhkl,未拉伸时初始状态的晶面间距为 d0,则
拉伸后相对于初始态的晶面应变 εhkl 可表示为

εhkl =
dhkl − d0

d0
=

∆d

d0
= − ∆θ

tan θ
.
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图 1 NiTi合金样品的几何尺寸

0 10 20 30 40

0

200

400

600

800

1000

   D
   C   B

/
M

P
a

/%

 NiTi

   A

图 2 NiTi拉伸时的宏观应力 -应变曲线
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图 3 中子衍射的图谱随外力和应变量增加而产生的变化 (a), (c)线形变形和低应变硬化阶段的衍射峰; (b), (d)高
应变硬化和应变饱和阶段的衍射峰

3 实验结果与分析

根据图 2中宏观应力 -应变曲线特点,可将加
载过程中 NiTi合金的变形行为分成四个阶段: A为

线性变形阶段,B为低应变硬化阶段, C为高应变硬
化阶段, D为应变硬化饱和阶段. 原位中子衍射测
量得到拉伸过程中的衍射峰如图 3所示,由于反应
堆中子源在测量过程中的中子束强度基本不变,因
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此将实验数据进行了归一化处理, 也就是将累积
中子计数除以测量时间得到了单位时间内的中

子计数. 由图 3 可知, 在 B 区域奥氏体 (110)B2

和 (111)B2 衍射峰逐渐减弱, 而马氏体 (002)B19′

和 (11̄2)B19′ 逐渐增强, 表明此过程是奥氏体向马
氏体 (B2→B19′)转变的过程. 而在 C和 D区域的
变形阶段, 马氏体峰强有所减弱, 衍射峰线宽有所
增加, 特别是出现了新的 (12̄1)B19′ 马氏体衍射峰,
表明此过程产生了新的马氏体孪晶,将在后面详细
讨论.

由于中子衍射实验样品为多晶状态,为了判断
样品是否存在择优取向以便有助于中子衍射结果

的定量分析, 利用 X 射线衍射 (XRD) 方法对拉伸
前初始状态的样品沿不同方向进行了初步测量分

析, 个别结果如图 4 所示, 图中的衍射谱已进行了
理论拟合和指标化处理. 由图 4可知, 样品初始状
态主要由 B19′ 相组成,同时存在部分 B2相, B2相
的衍射峰与 B19′相相邻且部分重合.图 3和图 4中
衍射峰的差异主要来源于中子和 X射线对相同元
素的散射截面不同,经比较 XRD实验结果与晶体
结构数据库中的粉末衍射谱可以发现衍射峰强弱

分布基本一致,结果说明中子衍射实验所用样品不
存在明显的择优取向.
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图 4 拉伸前初始状态 NiTi合金的 X射线衍射实验与理
论拟合谱

为了进一步分析中子衍射实验结果, 利用高
斯函数对不同拉伸状态的衍射峰进行了拟合,图 3
中的黑色实线为理论曲线, 通过拟合可得到衍射
峰的峰位、半高宽、峰积分强度等参数. 根据
第 2 部分的公式计算得到了各晶面的点阵应变 -
应力曲线, 如图 5 所示. 图 5 中在线性变形的 A
阶段各晶面的晶面间距都在增加, 但在相同外力

加载下 (约 150 MPa) 各晶面所承载的应变明显不
同, 其中应变量最小和最大的晶面分别为奥氏体
的 (110)B2 和 (111)B2 晶面, 而马氏体 B19′ 相的两
个晶面介于中间, 这说明 B2相奥氏体晶间应变在
线弹性变形阶段具有明显的各向异性.
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图 5 通过峰形拟合得到的奥氏体和马氏体晶间应变随外

加应力的变化

图 5 中晶面应力 - 应变曲线在 B 阶段出
现:(111)B2 的应变减小, (11̄2)B19′ 的应变继续增

加. (111)B2 的减小和 (11̄2)B19′ 的增加表明此时外

力承载状态开始转变, 外加拉力由原来的奥氏体
和马氏体共同承担转变为主要由马氏体承担; 从
相间应力的角度, 此时奥氏体的受力状态逐渐开
始由拉应力转变为压应力状态, 也就是说应力引
起马氏体相变过程实际上是奥氏体相晶粒是受压

应力而发生的相变. 图 5 中 B 阶段更为重要的现
象是 (110)B2 应变先增加后减小,而 (002)B19′ 应变

先减小后增加, 马氏体相变伴随着孪晶生成的过
程, 孪晶通常在高应力集中处形核, 形成孪晶时会
发生一定的应力松弛,也就会在应力 -应变曲线上
出现一次起伏,这种在晶面 (110)B2 和 (002)B19′ 发

生相反的应力 -应变起伏现象应与 ⟨011⟩Ⅱ型孪晶
相关 [19]. NiTi合金中最主要的点阵不变切变方式
为 ⟨011⟩Ⅱ型孪晶,其点阵转化方式如图 6所示. 由
图中 B2相奥氏体和 B19′ 相马氏体相的结构对应

关系可知, 奥氏体的 [001]B2 晶向缩小变为马氏体

的单胞参数 a, [11̄0]B2 晶向伸长变成马氏体单胞参

数 b, [110]B2 晶向缩小变为马氏体单胞参数 c [20].
由于晶面 (002)B19′ 是经奥氏体晶面 (110)B2 缩小

演变而来, 因而在产生 ⟨011⟩ Ⅱ型孪晶的相变过
程中, (110)B2 与 (002)B19′ 的晶面间距会有一个相

互接近的过程, 也就会导致 (110)B2 应变反常增加

和 (002)B19′ 应变反常减小.
在高应变硬化的 C 阶段晶面 (002)B19′
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和 (11̄2)B19′ 点阵应变基本均为线性增加, 由于
在此区域应力引起的马氏体相变已基本结束,此过
程的主要变化是应力增加引起的马氏体变体再取

向 [21]. 在应变硬化饱和的 D阶段马氏体晶面应变
出现了各向异性的改变,应该是由于此阶段滑移机
理开始起主导作用 [22].
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图 6 奥氏体 B2相和两种马氏体相 (B19和 B19′)的结构
关系 (a) B2结构的奥氏体母相; (b)正交结构 B19的马氏
体相,通过基面 (110)B2 沿 [11̄0]B2 方向剪切或扩散形成;
(c)单斜结构 B19′ 的马氏体相,可以看作是 B19结构通过
非基剪切 (001)[11̄0]B2 切变形成

[20]

拟合得到各衍射峰半高宽的变化与宏观应力

对应关系如图 7 所示. 图中 A 阶段的衍射峰半高
宽变化很小, 仅晶面 (110)B2 衍射峰半高宽数值有

所增加, 应是奥氏体中产生 ⟨100⟩ {011} 滑移系所
致. B阶段各晶面衍射峰半高宽的变化趋势也十分
类似, 均为先减少后增大, 此时衍射峰半高宽减小
应主要由于马氏体相变释放了应变能;但相变发生
后, B2相晶粒尺寸减小,B19′ 相局部不均匀、亚结

构增多, 引起了衍射峰半高宽的继续增加. 马氏体

晶面 (002)B19′ 和 (11̄2)B19′ 的衍射峰半高宽在 C阶
段增加缓慢,而在 D阶段又显著增加,这种变化趋
势的差异进一步说明了两个区域变形微观主导机

理的不同.由于衍射峰半高宽主要受到位错和晶粒
尺寸影响,在 C阶段应是孪晶变形起主导作用,孪
晶或解孪晶过程主要对应马氏体变体的边界迁移

或取向转化,因而衍射区域的位错或晶粒尺寸变化
相对较小; 而在应变硬化饱和的 D阶段,变形机制
以滑移为主, 产生了大量的位错, 同时也伴随着孪
晶变化,与前面的点阵应力 -应变分析结果相一致.
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的变化
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图 8 奥氏体和马氏体各晶面的衍射峰积分强度随外加应

力的变化关系,图中数据根据各晶面拉伸前的衍射峰初始
强度进行了归一化处理

峰积分强度正比于衍射环境中某取向的晶粒

的数量, 对多相材料而言, 峰积分强度的变化反映
了相体积分数的变化. 由于各衍射峰积分强度相差
很大, 为便于比较, 将每个衍射峰的积分强度除以
初始状态的积分强度,图 8为各个衍射峰积分强度
与宏观应力的关系. 在 B 区 B2 相减少而 B19′ 相

增加, 衍射峰积分强度的变化对应 B2 到 B19′ 的

相转变,但 (11̄2)B19′ 的衍射峰强度比 (002)B19′ 增
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加显著, (11̄2)B19′ 的积分强度几乎加大到了原来的

两倍,而 (002)B19′ 的积分强度仅增加约 30%,这说
明除了奥氏体发生相变使马氏体含量增加外, 初
始的马氏体也此阶段也发生了再取向, 生成了大
量特定取向的马氏体.在后续 C和 D变形阶段,晶
面 (002)B19′ 的积分强度几乎不变, 与其为孪生不
畸变面有关,在孪晶和解孪晶过程中该晶面没有发
生旋转 [23].

4 讨 论

由于中子衍射测量的衍射角范围较小, 测
量结果中只有 1 组 B2 相和 B19′ 相的晶面转化

对应关系 (110)B2 → (002)B19′ , 根据公式 ξ =

(1 − Ihkl/I0,hkl)可计算各相的体积分数,结合图 4
中拟合 XRD 实验谱确定的初始状态相体积分数,
计算得到 B2相的体积分数如图 9所示. 图 9中由
于 C阶段 B2相已经消失,因而假定在 C阶段起始
点 B2 相体积分数为 0(奥氏体可能在此之前就已
经完全转化为马氏体,但此点可作为参考),此时外
加应力值为 436 MPa. 由图 9 可知, 奥氏体的初始
体积份额约为 22%, 外加应力在 150—200 MPa之
间时, 近半数的奥氏体发生相变, 之后随应力增加
相变转变过程较为缓慢. 大量奥氏体到马氏体相
变转变发生在应力 -应变平台的初期阶段,表明在
此区域不单是马氏体形核而引发的相变, 更主要
的是一种马氏体长大的相变,使马氏体相含量突然
增加. 这种变形的特点是以不均匀的方式进行, 已
发生应力诱发马氏体相变的相邻区域比未发生马

氏体相变的其他区域更易发生马氏体形核 (Lüders
变形 [24]),也就是说在变形和未变形区域界面的应
力集中使变形区域近邻部分产生大量的应力诱发

马氏体相变.

在 B 阶段末端和 C 阶段, 奥氏体的体积份额
已经降到 10%以内, 样品已经几乎全部为马氏体,
由于单斜晶系可能发生的滑移面很少,根据 Taylor
准则, 多晶作为一个整体, 需要各晶粒变形能够相
互协调,因而孪晶在此变形过程中将起到重要的作
用,主要孪晶类型为 ⟨011⟩Ⅱ型孪晶. 图 3中的衍射
峰则表明 C 阶段末期和 D 阶段的大变形区域, 出
现了新的马氏体 (12̄1)B19′ 衍射峰, 鉴于马氏体晶
面 (201̄)B19′ 几乎位于晶面 (12̄1)B19′ 和 (11̄2)B19′

夹角的平分位置, 结合有关文献研究结果, 表明应
该是产生了 {201̄}型孪晶 [25]. 这种孪晶模式由于
是一种较大的孪晶剪切, 因而对增加变形量是非
常有效的; 另一方面, 由于这种孪晶不是点阵不变
剪切,因而由它引入的应变在卸载时也就不会产生
回复 [26,27]. 外力卸载过程中测量的中子衍射谱变
化, 如图 10所示. 图中随着外加应力减小, 马氏体
晶面 (12̄1)B19′ 并没有消失, 而且由于卸载过程中
孪晶取向不同对应的回复程度不同引起了衍射峰

位移动程度不同, 使得晶面 (12̄1)B19′ 和 (11̄2)B19′

的衍射峰已经可以被明显地分离, 也进一步证实
了 {201̄}型孪晶的不完全回复特征 [27].
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图 9 根据 (110)B2/(002)B19′ 晶面对应关系计算奥氏体体

积份额随外加应力的变化

54 55 56 57 58 59

430

15

75740

♦

B
1
9
'(
1
1
2
)

♥

B
1
9
'(
1
2
1
)

σe/MPaεe/%

2θ/(O)

−

−

图 10 卸载过程中马氏体晶面 (12̄1)B19′ 和 (11̄2)B19′ 的

中子衍射峰随外加应力的变化

226102-6



物理学报 Acta Phys. Sin. Vol. 61, No. 22 (2012) 226102

5 结 论

两相 NiTi合金的宏观应力 -应变曲线呈现了
四种不同阶段性变形特征, 本文利用力学原位中
子衍射技术对其变形微观机理进行了细致分析.在
线弹性阶段, 奥氏体晶间应变具有明显的各向异
性. 在低应变硬化阶段奥氏体因受压而发生应力诱
发马氏体相变,晶面 (110)B2 和 (002)B19′ 应变分别

突然减小和增大表明产生了 ⟨011⟩Ⅱ型孪晶,由衍
射峰积分强度计算得知此时初始奥氏体体积份额

由 22% 迅速减小至 12%, 初始马氏体开始发生再
取向. 在高应变硬化阶段随着应变量的增加, 开始
出现新的 {201̄}型马氏体孪晶,衍射峰半高宽变化
则表明此阶段是孪晶变形起主导作用,而在应变硬
化饱和阶段转变则以位错滑移机理为主.
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Abstract

It is well known that the shape memory effect of NiTi alloy is closely related to the micro-structural characteristics. Neutron

diffraction method can be used to explore the changes of the phase transformation, lattice strain and twining reorientation of bulk

NiTi alloy during deformation caused by the applied stress. In this paper, combining the four types of deformation characteristics in the

macro stress-strain curves of dual phase NiTi alloy and using in-situ neutron diffraction measurement, the micromechanical interactions

and phase transformation are determined. The volume fraction of the initial austenite before deformation is about 22%. The contrast

transformation, which is corresponding to the lattice strain rapid decreasing of (110)B2 and increasing of (002)B19′ , reveals that the

stress-induced transformation from austenite to martensite phase appears with the volume fraction of austenite decreasing rapidly and

⟨011⟩ II type twinning increases at the low strain hardening stage. At the same time, the initial martensite grains change their orientation

to a favorable direction and the new {201̄} type martensite twinnings induced with the increase of applied stress cannot recover after

unloading. At the high strain hardening stage, the twinning deformation is considered to be the main mechanism from the observing

of the changes in the full width at half maximum (FWHM). Meanwhile, the slipping caused by dislocation is the main deformation

mechanism corresponding to the obvious increas of the FWHM at the statured stage of the strain hardening.
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