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晶体相场法模拟纳米晶材料反霍尔-佩奇效应的

微观变形机理*
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(西北工业大学凝固技术国家重点实验室,西安 710072 )
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采用晶体相场模型模拟获得了平均晶粒尺寸从 11.61—31.32 nm的纳米晶组织,研究了单向拉伸过程纳米晶组

织的强化规律的微观变形机理. 模拟结果表明: 晶粒转动、晶界迁移等晶间变形行为是纳米晶材料的主要微观变形

方式,纳米晶尺寸减小,有利于晶粒转动,使屈服强度降低,显示出反霍尔 -佩奇效应.当纳米晶较小时,变形量超过

屈服点达到 4%,位错运动开启,其对变形的直接贡献有限,主要通过改变晶界结构而影响变形行为,位错运动破坏

三叉晶界,引发晶界弯曲,促进晶界迁移. 随纳米晶增大,晶粒转动困难,出现晶界锯齿化并发射位错的现象.
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1 引 言

纳米晶材料由于具有与传统粗晶材料 (平均
晶粒尺寸 d > 1 mm) 不同的力学性质而备受人们
关注. 当晶粒尺寸细化至纳米尺度 (1—100 nm)
时, 材料的强度、硬度和延展性都会发生很大
的变化 [1−3]. 霍尔-佩奇 (Hall-Petch, H-P) 关系
(σy = σ0 + Kd−1/2) 是描述金属多晶材料强度与
晶粒尺寸之间关系的经典表达式. H-P 关系指出,
金属材料的强度与 d−1/2 之间为线性关系,且直线
斜率 K > 0. 然而, 近几年来大量的实验表明, H-P
关系所描述的强度与晶粒尺寸之间的关系并不能

延续到纳米晶材料,所研究的材料包括 Cu, Pd, Fe,
Ni, Ag, TiO2 等. 更有趣的是,随晶粒尺寸减小纳米
晶体强度下降的现象均有报道 [4],表现为 H-P关系
中 K < 0. 传统粗晶材料的微观变形主要依靠晶粒
内部的位错运动来实现. 而纳米晶材料的晶粒非常
细小, 晶粒内部存在的位错极少, 位错运动十分困
难. 此外纳米晶材料晶界的体积分数急剧增加, 它

可能对变形起着积极的推动作用. 目前, 对于纳米

晶材料的微观变形机理提出了几种机理,如空隙相

的存在,大量的三叉晶界,位错运动的减少,晶界迁

移及晶粒转动等,但还没有取得统一的结论 [5−7].

借助模拟手段,可以在纳米尺度下对纳米晶材

料的微观变形过程进行直观的分析和研究 [8−10].

2002年, Elder等 [11,12]提出了基于密度泛函理论的

晶体相场模型 (phase field crystal, PFC),该模型作为

分子动力学和连续相场法的桥梁,可以在原子空间

尺度和扩散时间尺度上描述系统,揭示原子效应.

本文利用晶体相场模型模拟得到了不同晶粒

尺寸的纳米晶组织,并对其进行了单向拉伸变形模

拟, 讨论了变形过程中的力学性质, 探索纳米晶材

料的微观变形机理.

2 模拟方法

2.1 晶体相场模型

晶体相场模型采用局部时间平均原子密度
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ρ(r)作为序参量,自洽的耦合了由晶体点阵周期性
引起的多重晶粒取向和弹塑性变形等许多现象.对
于金属材料中的固相 (晶体相),其原子位置呈周期
性排列且与时间无关. 为描述这一现象, 原子密度
ρ(r)具有波长为 a的周期,它与晶体点阵周期性相
一致.对于液相,其原子位置随时间随机变化,所以
表征液相的原子密度是平均值,用常数 ρ0 表示. 由
上述定义的序参量构造的无量纲自由能函数表达

形式为

F =
∫ [

ρ
2
{r+λ (q2

0 +∇2)}ρ +
µ
4

ρ4
]

dxdy, (1)

式中 λ , q0 和 µ 是与特定材料相关的参数. r 为无

量纲过冷度. a与 q0 的关系为
√

3/2q0 = 2π/a.
在体积恒定的条件下,原子密度场是一个保守

场变量,因此 ρ(r)的演变规律是一个与时间相关的
Cahn-Hilliard方程

∂ρ
∂ t

= Γ ∇2[{r+λ (q2
0 +∇2)2}ρ +µρ3], (2)

其中 Γ 为密度场的迁移率.为简化处理,本文假定
(Γ ,a,λ ,µ) = (1,2π,1,1). 对方程 (2)求单模近似解
可得到

ρt =A(cos(q0x)cos(q0y/
√

3)

− cos(2q0y/
√

3)/2)+ρ0, (3)

A =4
(
ρ0 +

√
−15r−36ρ2

0/3
)
/5, q0 =

√
3/2.

通过求解方程 (1), (3),可得二维理论相图 [12],
如图 1. 选取不同的参数 ρ0 和 r可得到不同的相平

衡形态.

图 1 二维理论相图 [12] (阴影部分代表两相区)

2.2 凝固的数值模型

本文通过凝固模拟获得不同晶粒尺寸的纳

米晶组织. 模拟中采用三角相来表征晶体相, 选取

r =−0.25, ρ0 = 0.285.空间步长设为∆x=∆y=π/4,
时间步长设为 ∆t = 0.5. 凝固按如下方法进行: 在过
冷液相中放置尺寸为 20∆x× 20∆x 的初始晶核,并
经历一段时间的弛豫直至系统达到平衡. 初始晶核
的取向随机分布.模拟采用周期性边界条件.
如表 1 所示, 为获得不同尺寸的纳米晶, 模拟

采用了不同大小的计算区域: 1032 ∆x× 1032 ∆x用

于获得晶粒尺寸较小的纳米晶, 1560 ∆x× 1560 ∆x

和 2088 ∆x × 2088 ∆x 用于获得晶粒尺寸较大的

纳米晶. 3 种区域分别含原子数大约为 1.7× 104,
3.8 × 104 和 6.8 × 104. 若以 Cu 单晶作为参照
(晶格常数 a ≈ 0.36 nm), 相应的区域面积分别
为 47× 47 nm2, 71× 71 nm2 和 94× 94 nm2, 表中
1—8 号纳米晶组织的平均晶粒尺寸约为 11.61—
31.32 nm.

表 1 参数表

序号 计算区域 /∆x 晶粒数目 平均晶粒尺寸 d 以 Cu为例 /nm

1 1032×1032 6 18.96

2 1032×1032 9 15.48

3 1032×1032 12 13.41

4 1032×1032 16 11.61

5 1560×1560 9 23.40

6 1560×1560 12 20.26

7 2088×2088 9 31.32

8 2088×2088 12 27.12

对动力学方程 (2), 采用半隐式 Fourier 谱方
法 [13]求解,其离散格式为

ρ̂n+1 − ρ̂n

∆t
=−k2[{r+(1− k2)

}
ρ̂n+1 + ρ̂3

n
]
, (4)

式中, ρ̂ 为原子密度 ρ 的 Fourier 变换形式, k 为

Fourier空间上的波矢.

2.3 单向拉伸的数值模型

在变形模拟过程中采用等体积条件假设 [14].
为保证模拟的统一性, 边界条件仍为周期性边
界条件. 每一时间步长 x 方向的空间步长增量

为 d = ε̇∆x∆t (其中, ε̇ 为无量纲应变速率, 本文
取 ε̇ = 6.5×10−6/∆t). 根据等体积假设:

S = ∆x∆y = ∆x′∆y′, (5)

式中, ∆x和 ∆y为初始空间步长, ∆x′ 和 ∆y′ 为变形

后的空间步长. 经过 n个时间步长后, 空间步长分
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别为

∆x′ = (1+ ε)∆x = ∆x+nε̇∆x∆t, (6)

∆y′ =
∆x∆y
∆x′

=
∆y

1+nε̇∆t
. (7)

变形过程中, 同时计算纳米晶的自由能 F , 从
而计算应力 σ ,方法按下式:

σ = dF/dε, (8)

式中的一阶导数计算采用三点离散格式, 具体形
式为

f ′0 = (−3 f0 +4 f1 − f2)/2h,

f ′i = [( fi+1 − fi−1)]/2h, (i = 1,2, · · · ,n−1),

f ′n = ( fn−2 −4 fn−1 +3 fn)/2h. (9)

3 模拟结果与分析

3.1 纳米晶组织的获得

图 2 给出了纳米晶组织 (平均晶粒尺寸为

18.96 nm) 的凝固演化过程. 从图中可以看出, 随

着时间的推移, 晶粒逐步长大、相遇并形成晶界

(图 2(c)箭头所示),晶界处有较窄范围的晶格错配,

晶粒内部不存在位错.最终获得的稳定的纳米晶组

织如图 2(d)所示,晶粒的取向用两条平行直线标出.

图 2 纳米晶组织 (平均晶粒尺寸为 18.96 nm)的凝固演化过程 (a) t = 0; (b) t = 150; (c) t = 450; (d) t = 750

3.2 反霍尔-佩奇效应

晶粒大小是影响金属多晶材料力学性质的重

要因素. 对于传统金属多晶材料而言, 晶粒尺寸越

小,材料的强度和硬度越高,但是对于纳米晶材料,

其强化规律尚不明确.

图 3(a) 显示了四种具有不同平均晶粒尺寸的

纳米晶组织的真应力-应变曲线.分析曲线表明: 应

变较小时,纳米晶材料处于弹性变形阶段,应力-应

变呈线性关系; 随着应变的增大, 组织开始发生塑

性变形, 曲线斜率也随之下降. 本文定义屈服应力

为真应力-应变曲线中的最大值. 模拟计算表 1 中

不同晶粒尺寸纳米晶组织的屈服应力,从而得出纳

米晶材料屈服应力与平均晶粒尺寸关系,如图 3(b)
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所示. 从图中可以清晰的观察到, 纳米晶材料的屈
服应力随平均晶粒尺寸的减小而减小, 呈现出与
传统霍尔 - 佩奇关系相反的规律, 即反霍尔-佩奇
效应.

3.3 微观变形机理

按照位错理论,位错之间存在一定的平衡距离,
多数金属材料的位错平衡距离小于 10 nm. 当晶粒
尺寸小于 10 nm时,晶体中几乎不存在位错的形核

及运动, 晶界对纳米晶的微观变形起到重要作用.

为从微观机理上揭示纳米晶材料出现反霍尔-佩奇

效应的原因,本文对纳米晶材料的微观变形过程进

行了分析.

图 4 为纳米晶组织 (平均晶粒尺寸 11.61 nm)

的单向拉伸变形过程. 图中用大写字母标记位错,

箭头表示位错的运动方向. 在整个变形阶段, 可以

观察到由于晶界迁移导致的晶粒形状改变及晶粒

转动所引起的晶粒取向的改变.

图 3 (a)不同晶粒尺寸纳米晶组织的真应力-应变曲线 (b)纳米晶材料屈服应力与平均晶粒尺寸关系

图 4 纳米晶组织 (平均晶粒尺寸为 11.61 nm)单向拉伸变形过程 (a) ε = 0; (b) ε = 0.0390; (c) ε = 0.0780; (d) ε = 0.1170
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特别地, 当变形量 ε > 5% 时, 在晶粒 1、3 间
的晶界上位错开始启动.如图 4(b)所示,位错 A, B
沿晶界迁移并最终被晶粒 1, 2, 3组成的三叉晶界
吸收, 当位错被三叉晶界完全吸收后, 三叉晶界被
破坏,形成包围晶粒的新晶界. 显然新晶界不再是
平直界面,而是在晶粒连接处 (图 4(c)方形区域)发
生了弯曲变形. 这种弯曲变形成为了晶界迁移的驱
动力,促进变形过程中晶界迁移的发生. 与此同时,
位错 C沿着图 4(c)中的箭头方向进行滑移,最后被
另一条晶界吸收,如图 4(d). 随着变形的加剧,晶粒
1, 3, 4的三叉结点处开始产生新的位错 D, E,新位
错按图 4(d)所示方向滑移进入晶粒内部.
注意到,变形过程中位错运动仅在图示区域产

生, 且启动时的变形量超过了屈服点 (ε ≈ 4%), 所
以位错运动并不是纳米晶微观变形的主要方式,其
对变形的直接贡献亦有限,主要通过改变晶界结构
影响变形. 晶粒转动和晶界迁移贯穿了整个变形过
程,吸收了大部分变形能,使屈服强度降低,是纳米
晶材料显示反霍尔 -佩奇效应的主要原因.
图 5 给出了纳米晶组织 (平均晶粒尺寸为

20.26 nm) 的变形模拟结果. 为方便观察, 图中采

用虚实线标明了晶界的初始形态. 由于晶粒尺寸相

对较大, 晶粒的转动变的困难, 变形过程中仅有少

量的晶粒取向改变.随着变形的加剧,当 ε > 4%时,

可以观察到由于晶界迁移引起的晶粒形状的改变,

如图 5(c), (d). 整个变形过程中晶粒内部一直保持

着无位错状态.

图 6为纳米晶组织 (平均晶粒尺寸为 27.12 nm)

的变形模拟结果. 分析发现, 该晶粒尺寸下纳米晶

的微观变形方式与前述有很大的不同.随着晶粒尺

寸的进一步增大, 晶粒转动变得更加困难, 因而在

晶界处产生了较大的应力集中并最终诱发了晶界

局部形状的改变.从中图 6(c)可以观察到晶界在应

力集中处产生了锯齿状突起, 发生锯齿化现象. 同

时,锯齿化的晶界由于曲率改变更易产生晶界迁移,

图 6(d)中显示了有少量的晶界迁移发生. 当变形量

超过 6%时, 锯齿化的晶界开始向晶内大量发射位

错,如图 6(c). 图 7给出了图 6(a)中标出的晶界锯

齿化显著的方形区域局部放大图. 由图可以看到随

着变形的进行, 晶界局部产生锯齿状的突出, 位错

在锯齿的尖端处形核并滑移进入到晶粒内部.

图 5 纳米晶组织 (平均晶粒尺寸为 20.26 nm)单向拉伸变形过程 (a) ε = 0; (b) ε = 0.0390; (c) ε = 0.0780; (d) ε = 0.1170
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图 6 纳米晶组织 (平均晶粒尺寸为 27.12 nm)单向拉伸变形过程 (a) ε = 0; (b) ε = 0.0455; (c) ε = 0.0780; (d) ε = 0.1170

图 7 晶界锯齿化及位错的发射 (a) ε = 0; (b) ε = 0.0455; (c) ε = 0.0780; (d) ε = 0.1170
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4 结 论

采用晶体相场模型模拟获得了平均晶粒尺寸

从 11.61—31.32 nm 的纳米晶组织, 研究了单向拉

伸过程纳米晶组织的强化规律的微观变形机理. 得

到以下结论:

1. 晶粒转动、晶界迁移等晶间变形行为是纳

米晶材料的主要微观变形方式, 纳米晶尺寸减小,

有利于晶粒转动, 使屈服强度降低, 非位错机理的
微观变形是纳米晶材料出现反霍尔 -佩应的原因.

2. 当纳米晶较小时,位错运动在变形量超过屈
服点达后开启, 其对变形的直接贡献有限, 主要通
过改变晶界结构而影响变形行为,位错运动破坏三
叉晶界,引发晶界弯曲,促进晶界迁移. 随纳米晶增
大,晶粒转动困难,应力集中导致晶界发生锯齿化,
位错在锯齿化的尖端形核并滑移进入晶粒内部.
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Abstract
The nanocrystalline (NC) materials of several average grain sizes ranging from 11.61 to 31.32 nm were obtained by using the phase

field crystal model (PFC), and the microscopic deformation mechanism of strengthening law for the uniaxial tensile deformation was
discussed. Simulated results show that grain rotation and grain boundary (GB) migration are mainly responsible for the microscopic
deformation. Since small grain size is favorable for grain rotation so that it can make the yield strength reduced; and the NC materials
would show a reverse Hall-Petch effect. When the grain size is so small and the strain exceeds the yield point to about 4%, dislocation
activities begin to occur. Mainly by the change of GB structure (disorganizing triple grain boundary junction and then promoting grain
migration), the GB can play a finite contribution to deformation. With increasing grain size, grain rotation becomes difficult, and the
grain serration and emission of dislocations are observed.
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