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NiTi形状记忆合金形变机制的应变率相关性研究*
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利用高速拉伸实验机在宽的应变率范围内 (0.001—1200 s−1),研究了 NiTi形状记忆合金的宏观力学性能随应

变率的变化规律,并借助透射电子显微镜深入研究了微观结构在不同应变率下的演变机制.研究发现: NiTi合金马

氏体 (B19′ 相)孪晶的解孪晶应力随应变率的升高而近乎线性增大,表明 NiTi合金解孪晶应力具有正向应变率相

关性. 在拉伸应变率为 10 s−1 的样品微观结构中发现了大量的解孪晶区域,而当应变率进一步增大到 100 s−1 和

1200 s−1 时,在样品中没有发现解孪晶区域的存在,样品微观组织以孪晶形式存在. 该结果表明, NiTi合金的马氏体

解孪晶速率应在 10—100 s−1 范围内.在高应变率下 (> 10 s−1)均发现了热引发奥氏体相 (B2)的存在,表明随应变

率的增加,拉伸过程由等温过程逐渐变为绝热过程. 此外,在 1200 s−1 的样品差示扫描热量曲线中还发现了一个小

肩峰,表明相变过程由一步相变变为两步相变.
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1 引 言

NiTi 形状记忆合金的机械性能和微观结构随
应变率的变化规律, 在能量吸收系统 [1]、地震防

护 [2]、安全监测 [3] 等多个领域均具有重要的应用.
其中, NiTi合金的马氏体孪晶解孪晶机制同应变速
率的相关性研究,对于形状记忆合金的实际应用以
及形状记忆效应的内在机理意义重大. NiTi合金因
其新颖的性能可制造成微米到毫米范围内的微型

执行器, 该执行器的速度主要受三方面因素影响,
即: 解孪晶速率、加热速率和冷却速率.而目前变
温速率在精密仪器控制下可达到足够高的水平,因
此解孪晶速率成为制约执行速率的主要因素 [4].

NiTi合金的准静态 (10−5—1 s−1)拉伸力学行
为已被深入研究 [5−10],而对于 NiTi合金高应变率
动态响应也已有报道. Chen等 [11]对NiTi合金动态
加载过程中通过改变脉冲形状来控制应变率,研究
表明在 130—750 s−1 的应变率范围内,马氏体相变
所需的临界应力将随着应变率的增大而增加. Liu

等 [4,12] 研究了 NiTi合金热引发孪晶马氏体的拉伸

行为,实验最高应变率为 300 s−1,研究发现马氏体

的解孪晶应力不具有应变率相关性,而在位错增殖

的加工硬化区具有明显的应变率相关性. 他们还在

更宽的应变率范围内 (3× 10−4—3000 s−1)进行了

拉伸实验, 结果同样表明在不同应变率下, 马氏体

状态 NiTi合金的应力 -应变曲线没有发生明显的

改变 [13,14]. Nemat-Nasser等 [15,16] 的研究表明应力

引发马氏体相变所需应力具有应变率相关性,并存

在某一临界应变率,可显著影响形状记忆合金的形

变机制.

然而,从以上研究可以看出,目前对 NiTi合金

高应变率下形变机制的认识并不一致.这种认识上

的差异可能仅仅来源于测试手段的不同,而不是真

实的应变率对材料微观结构的影响. 众所周知, 准

静态的应变率是通过试样伸长的速率进行控制,从

而可保证相对连续的应变率,而上述的动态拉伸实

验主要是通过霍普金森杆进行的,应变率通过波形

控制,因此动静态实验测量机制明显不同.此外,霍
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普金森杆通过波信号计算应力 -应变曲线时还进行
了诸多假设,如: 1)一维压力假设,不考虑波的散发
效应; 2)忽略导杆与试样间的摩擦力, 而摩擦力的
存在会使得实验测得的应力比材料真实流变应力

高, 导致误认为是应变率效应 [17]. 基于此, 通过霍
普金森杆测得的动态力学行为应力 -应变曲线与准
静态应力 -应变曲线可比性较差.
本实验所用的高速拉伸机最高拉伸速度可达

12 m/s,其应变率控制模式与准静态相同,即通过控
制试样伸长的速率来控制应变率,得到的应力 -应
变曲线能更为准确地反映材料在拉伸过程中的形

变机制.因其与准静态下的拉伸实验方法完全相同,
因此二者更具有可比性. 此外, 对霍普金森杆无法
测量的中等应变速率 (1—100 s−1)也可精确测量.
因此, 本文利用先进的高速拉伸机, 在宽范围

的拉伸应变率下 (0.001—1200 s−1), 系统地研究了
不同应变率下 NiTi形状记忆合金力学行为和微观
组织的变化规律,并着重讨论了拉伸应变率对解孪
晶速率的影响.本研究更为准确地揭示了应变率对
NiTi形状记忆合金形变机制的影响,有助于建立起
NiTi形状记忆合金的微观结构同宏观力学行为之
间正确的对应关系.

2 实 验

拉伸实验所用材料为近等原子比的 NiTi合金
热轧板材, 由西北有色金属研究院提供. 利用线切
割将样品加工成骨头形状, 具体尺寸如图 1 所示.
加工之后,样品在 300 ◦C下真空退火 30 min,以去
除加工应力. 之后, 冷却至 −20 ◦C 再恢复至室温,
此时样品处于完全马氏体状态. 低应变率拉伸实
验 (0.001—1 s−1)在 Instron公司制造的 5967型拉
伸机上进行, 高应变率拉伸实验 (10—1200 s−1)在
Zwick公司制造的 HTM-2512型高速拉伸机上进行
测试.所有拉伸实验均在室温下进行.

图 1 拉伸样品尺寸图

利用线切割将样品切成 Φ5 mm,厚 0.5 mm的

小圆片,在 TAQ200型差示扫描量热仪 (DSC)上测
定拉伸后样品的相变温度,升、降温速率 5 ◦C/min,
温度范围为 −100—150 ◦C.使用 X’Pert Pro型 X射
线衍射仪 (XRD) 检测拉伸后样品的物相变化, 扫
描范围 35◦—65◦,扫描步长 0.03◦. 借助 Libra 200FE
型透射电子显微镜 (TEM) 观察拉伸样品的微观
形貌, 工作电压为 200 kV. 透射实验所用样品为
Φ3 mm 的小圆片, 经机械减薄后在双喷减薄仪上
减薄至穿孔, 双喷温度 −30 ◦C, 双喷液为体积比
1 : 3的 HNO3 和 CH3OH溶液.

3 结果与讨论

3.1 不同拉伸应变率下的应力 -应变曲线
分析

在准静态拉伸过程中,图 2的曲线可大致分为
四个阶段: 阶段 I,自适应马氏体弹性阶段,应力随
应变的增加而线性增加; 阶段 II, 拉伸曲线中存在
的应力平台区 (对应于马氏体解孪晶应力); 阶段
III, 应力随应变量增加而线性增加, 属于线性加工
硬化区域,在该阶段发生了完全解孪晶并且位错开
始增殖;阶段 IV,抛物线阶段,材料强度逐渐达到最
大值,硬化率随应变增加而减小. 从图 2可以看出,
随着应变率的增加,应力平台逐渐变短,阶段 II、III
之间的拐点变得模糊.

图 2 NiTi合金在低应变率 (0.001—1 s−1)下的拉伸应力 -应
变曲线

图 3为高应变率拉伸曲线 (10—100 s−1),因应
力平台几乎不可见,因此将其划分为三个阶段. 阶
段 I同样为马氏体弹性阶段,阶段 II为线性硬化阶
段,阶段 III为位错进一步增殖的抛物线硬化阶段.
从图 3 中可看出, 应变率为 10 和 50 s−1 的应力 -
应变曲线形状无太大差别.而应变率为 100 s−1 的

曲线同前两者相比,在三个阶段均有较大差别,如:
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阶段 I的弹性模量明显减小,阶段 II的线性硬化率

明显增大,阶段 III的抛物线硬化率也有所增加. 而

当应变率进一步增加到 500和 1200 s−1 时, 应力 -

应变曲线与低应变率下明显不同,马氏体弹性阶段

与解孪晶阶段被掩盖,说明此时材料内部的形变机

制发生明显改变. 这可能是由以下原因引起的: 1)

拉伸过程中拉伸速率过快而没有充足的时间使得

热量散发出去, 此时拉伸过程将由等温过程逐渐

变为绝热过程,当样品局部温度超过逆马氏体相变

结束温度 (Af)时,将发生热诱导马氏体转变为奥氏

体;虽然在后面的表征结果中发现,在应变率 10—

1200 s−1 样品中均存在奥氏体 B2 相的信息, 但在

不同应变率拉伸过程中, B2 相的生成时间并不相

同,这将在后面做详细讨论; 2)样品的拉伸应变率

超过了马氏体孪晶的解孪晶速率,此时则会绕过解

孪晶过程而直接在马氏体孪晶上增殖大量位错,此

时解孪晶平台将会消失. Liu等 [4] 的研究结果表明:

应力平台与形状记忆合金中的 “多米诺解孪晶”过

程息息相关,即随后的解孪晶过程可由最初的解孪

晶过程所触发而不需要进一步增加外力, “多米诺

解孪晶”的驱动力由最初孪晶体所产生的内应力来

提供. 因此, 当应变率提高到一定程度并超过了样

品中所触发的 “多米诺解孪晶”速率,会使得 “多米

诺解孪晶”过程来不及进行,就直接发生了位错增

殖过程, 从而导致应力平台消失. 后续表征结果表

明,高速率下曲线形状的变化是上述两种原因共同

作用的结果.

图 3 NiTi合金在高应变率 (10—1200 s−1)下的拉伸应力 -应
变曲线

3.2 NiTi 合金力学参数随拉伸应变率的
变化规律

由图 4可以看出,解孪晶应力在 0.001—50 s−1

范围内,随着应变率的升高逐渐增大,表明 NiTi形

状记忆合金的解孪晶应力具有正向应变率相关性.

而抗拉强度和样品断裂时的最大应变量随应变率

的变化较为曲折, 没有表现出应变率相关性. 这是

由于 NiTi合金在不同的拉伸阶段微观组织的形变

机制不同,解孪晶应力仅受拉伸初始阶段的马氏体

解孪晶过程影响,而抗拉强度和最大拉伸应变量除

受到解孪晶过程影响外,还会受到拉伸后期阶段的

位错增殖过程影响.

图 4 NiTi合金力学性能参数随拉伸应变率的变化 (a)解孪
晶应力; (b)抗拉强度; (c)最大应变

3.3 利用 DSC 分析不同拉伸应变率对样
品的相变行为的影响

图 5 为不同拉伸应变率样品的 DSC 曲线. 在
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准静态低拉伸应变率 DSC曲线中 (图 5(a), (b)),随
着应变率的增大 DSC 曲线峰强逐渐减弱, 峰形展
宽,表明随着应变率的提高,样品内部缺陷增多. 此
外还发现 DSC曲线吸热峰和放热峰均随着应变率
的增大而往高温区偏移. 拉伸应变率增大会使得
样品内部应力升高, 因此会对马氏体相变过程中
B19′ 相的形核起到促进作用, 从而使得降温过程
马氏体相变放热峰往高温区偏移 [18]. 而升温过程

逆马氏体相变吸热峰往高温区偏移,则是由于拉伸
应变率越高引入到马氏体中的位错等缺陷越多,使
得 B19′ →B2相变过程阻力越大,因此马氏体的稳
定性随之增强 [19,20]. 在高应变率的 DSC 曲线 (图
5(c), (d))中,当应变率由 10增加到 50 s−1时与准静

态下拉伸结果相似, DSC曲线峰强减弱, 且样品吸
热峰和放热峰均往高温区发生偏移,同样表明马氏
体相稳定性增强.

图 5 在不同拉伸应变率下 NiTi合金样品的 DSC结果 (a), (b)分别为低应变率样品 (0.001—1 s−1)的吸热峰曲线和放热峰
曲线; (c), (d)分别为高应变率样品 (10—1200 s−1)的吸热峰曲线和放热峰曲线;升、降温速率 5 ◦C/min

当应变率进一步增加到 100 和 500 s−1 时, 样

品吸热峰和放热峰反而开始往低温区偏移,表明此

时奥氏体相的稳定性得到了增强. 该相变规律与

低应变率下 (< 100 s−1) 明显不同, 这种差异是由

于样品微观结构在不同应变率下发生了不同的形

变机制所造成的. 在较低应变率下 (10 和 50 s−1),

拉伸过程的能量主要用于马氏体解孪晶以及随后

的位错增殖, 在这两个过程完成之后才发生了热

引发 B2相 (该推论在后面 TEM结果中得到证实).

因此,在较低应变率下 (10和 50 s−1)拉伸时,位错

等缺陷更多地集中在马氏体中. 而在高应变率下

(> 100 s−1),在拉伸初始阶段就聚集了较多的能量,

并以热量形式诱发大量奥氏体相的形成,并在某些

应力集中区域促使部分奥氏体发生了塑性变形. 因

此,奥氏体稳定性得到增强 [21].

从图 5(c), (d)中还可以看出,在 100和 500 s−1

应变率下 DSC 峰强随着应变率的增加而增强, 这

是由于在 100和 500 s−1 拉伸应变率下, 拉伸过程

将有更多的能量用于热引发产生奥氏体.随着应变

率的增加, 拉伸初始阶段聚集的热量增多, 热引发

形成的奥氏体也就越多. 在形成奥氏体的过程中会

消耗部分能量,使得新形成的奥氏体内部缺陷较少,

仅在应力集中区域才会发生塑性变形,更多的未发

生塑性变形的奥氏体则会使 DSC 峰强增强, 结果

导致了应变率为 500 s−1 的样品 DSC 曲线峰强比

100 s−1 的样品要强.
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在应变率为 1200 s−1 样品的样品吸热峰和放

热峰曲线上均可观察到一小肩峰的存在 (图 5(c),
(d)中箭头所示),表明两步相变的发生,这可能与中
间相 (R 相) 有关. 此外, 从图 5(c) 和 (d) 中还可看
出, 该样品升温过程的放热峰继续往低温区偏移,
而降温过程中的吸热峰又再次往高温区偏移,相变
滞后宽度加大,说明马氏体相变及逆马氏体相变都
变得更加容易进行. 这种改变可能是由 R 相引起
的,因为 R相的转变应变 (约 1%)比马氏体相变的
转变应变 (约 10%)要小得多,可显著降低相变过程
阻力 [22].
图 6 为相变温度随应变率的变化规律. 其中

Ms 为马氏体相变初始温度, Mf 为马氏体相变结束

温度, As 为逆马氏体相变初始温度, Af 为逆马氏

体相变结束温度. 从图中可以看出, 在低应变率下
(0.001—1 s−1), 相变温度波动很小, 而在高应变率
下 (10—1200 s−1), 相变温度随应变率的波动明显
增大,显示出动态力学的复杂性. 该结果表明,在低
应变率下拉伸时属于等温过程,应变率对内部组织
的影响较小,而在高应变率下逐渐由等温过程变为
绝热过程,内部微观组织随应变率的增加变得更为
复杂,影响相变的因素增多.

图 6 拉伸样品的相变温度随应变率的变化

3.4 不同拉伸应变率样品的 XRD 结果分
析

由图 7可看出,拉伸之后样品处于两相共存状
态,拉伸过程产生的能量一部分转化为热量促使形
成奥氏体,另一部分则用于马氏体的解孪晶过程以
及位错增殖.同时还应注意到, 1200 s−1样品的峰强

同其他样品相比明显减弱,表明其内部缺陷明显增
加, 内部非晶化区域增多, 因此可推测该样品中诱
发形成了 R相.

图 7 NiTi合金在不同拉伸速率下拉伸后样品的 XRD结果

3.5 不同拉伸应变率样品的 TEM观察

在 10 s−1 应变率下, NiTi合金样品的微观形貌

明场像及相应的衍射花样如图 8 所示. 从图中可

以看出, 在 10 s−1 应变率下拉伸后微观结构中存

在明显的解孪晶区域 (图 8(a), (b)中的平板区域所

示),宽度约为 0.5 µm,从解孪晶区域相应的衍射花

样 (图 8(c)) 可判断发生解孪晶过程的孪晶类型为

⟨011⟩II型孪晶. 此外,在解孪晶区域还有絮状物覆

盖在上面,从其相应的衍射花样 (图 8(d))可判断该

物质为奥氏体 B2相.该结果表明,在拉伸过程中自

适应马氏体孪晶先发生了解孪晶过程,而后在解孪

晶区域上覆盖了大量 B2相,它是由拉伸过程产生

的热量诱发产生.

图 9为应变率在 100 s−1 下的微观形貌明场像

及衍射花样. 随着拉伸应变率增加到 100 s−1,从图

中可以看出,在大视场范围内均未发现解孪晶区域

(图 9(a)),而是存在大量被 B2相所覆盖的孪晶区域

(图 9(b), (c)中的白色区域所示), B2相的存在可从

相应的衍射花样中得到证实 (图 9(d)). 在孪晶上除

纠缠了大量位错之外,还在其上面观察到了微孪晶

的存在 (图 9(c)箭头所示), 从相应的衍射花样 (图

9(e))可确定新产生的微孪晶为 (001)混合型孪晶.

图 10为拉伸应变率为 1200 s−1下 NiTi合金的

微观形貌明场像. 从该图可以看出, 当应变率进一

步增加到 1200 s−1 时,在大区域范围内也未观察到

解孪晶区域的存在 (图 10(a)). 在微观结构中保留了

大量孪晶,部分孪晶区域由热引发的 B2相覆盖,裸

露的孪晶上则纠缠了大量位错 (图 10(b), (c)).
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图 8 10 s−1 拉伸应变率下样品的微观形貌 (a), (b)明场像; (c)为 (a)中白色平板区域衍射花样,入射方向 [101]A//[1̄10]B;
(d)为 (a)中絮状区域衍射花样,入射方向 [1̄11]

以上 TEM结果表明, 在 10 s−1 应变率拉伸的

样品中仍然存在明显的解孪晶过程, 发生解孪晶
过程的孪晶类型为 ⟨011⟩ II型孪晶, 而当应变率增
加到 100 s−1 后,因拉伸应变率超过了解孪晶速率,
使得解孪晶过程来不及进行即发生了位错增殖过

程, 因此没有观察到解孪晶区域.在 1200 s−1 应变

率下拉伸样品中同样没有观察到解孪晶区域的存

在,而是保留下来大量的孪晶区域.因此可以认为,
NiTi形状记忆合金马氏体解孪晶速率应处于 10—
100 s−1 之间.
在高应变率下 (> 10 s−1)均发生了热引发 B19′

相转变为 B2相的过程,但在应变率为 10 s−1 样品

中,其应变率还相对较低,因此 B2相是在拉伸进行
到后面阶段热量累积到一定程度后才引发的. 从而
在图 8(a), (b)中可观察到 B2相覆盖在解孪晶区域
上面, 这表明先发生了解孪晶过程而后生成了 B2

相. 而在应变率为 100 s−1 样品中, 在马氏体弹性
阶段即热引发生成了 B2相,从而使得该阶段弹性
模量减小,从图 9(d)中可以看出孪晶区由 B2相所
覆盖.在应变率为 1200 s−1 样品中, 短时间内聚集
的能量更高,在拉伸初始阶段就发生了热引发生成
B2 相和马氏体孪晶位错增殖过程, 马氏体弹性变
形和解孪晶过程被掩盖,因此这两个过程在应力 -
应变曲线上没有得到体现. 最终导致某些孪晶区域
被 B2相覆盖,而另外一些孪晶裸露区域则纠缠了
大量位错 (图 10(b), (c)).

4 结 论

本文在 0.001—1200 s−1应变率范围内,考察了
NiTi形状记忆合金的宏观力学行为和微观组织随
应变率的变化规律,研究结果表明:
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图 9 100 s−1 拉伸应变率下样品的微观形貌 (a)大视场拼接图; (b), (c)分别为低、高倍下明场像; (d)为 (c)中白色区域的
衍射花样,入射方向 [1̄11]; (e)微孪晶区 ((c)中箭头所示)衍射斑花样,入射方向 [1̄10]A,B
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图 10 1200 s−1 拉伸应变率下样品的微观形貌 (a)大视场拼接图; (b), (c)分别为低、高倍下明场像

1) NiTi合金马氏体孪晶的解孪晶应力具有明
显的正向应变率相关性,而抗拉强度和拉伸最大应
变量则没有表现出明显的应变率相关性,这是由于
解孪晶应力和抗拉强度及最大应变量,在拉伸过程
中会受到不同的微观组织形变机制影响,因此最终
表现为不同的应变率敏感性;

2)在 10 s−1 应变率下拉伸的样品中存在大量

⟨011⟩II孪晶的解孪晶区域,而在 100和 1200 s−1 应

变率下拉伸的样品中, 没有发现解孪晶区域的存
在,这表明 NiTi合金马氏体孪晶的解孪晶速率应在
10—100 s−1 范围内;

3)在高应变率下 (> 10 s−1)拉伸样品微观组织

中发现了 B2相的存在, 这是由于拉伸应变率达到

一定程度后,拉伸过程将由等温过程逐渐变为绝热

过程,从而出现了热引发奥氏体 B2相;

4)在 1200 s−1 应变率下拉伸的样品 DSC结果

中存在一小肩峰,表明相变过程由一步相变变为两

步相变,该过程可能源于 R相的产生, 这是因为在

1200 s−1 高应变率拉伸下的样品内部缺陷较多,相

变阻力较大,而 R相的转变应变较小会显著降低相

变过程的阻力.
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Abstract
In the NiTi shape memory alloys (SMAs), the macro-mechanical deformations and the microstructural evolutions at different

strain-rates (0.001–1200 s−1) are investigated. It is found that the detwinning stress of martensitic twin increases with strain-rate
increasing, which indicates that the detwinning stress has the positive strain-rate dependence. A large number of detwinning regions
are found in the NiTi specimen which is deformed at the strain-rate of 10 s−1 under tension. However, with the strain-rate further
increasing up to 100 s−1 and 1200 s−1, no detwinning region is observed and many twins still exist. It is shown that the detwinning
rates of martensitic twin in NiTi SMAs are in a range of 10–100 s−1. Simultaneously, thermally-induced austenite is detected in the
NiTi specimens deformed at high strain-rates (> 10 s−1). It is ascribed to the fact that there is a change from the isothermal process
to the adiabatic process when the tensile strain-rate goes up to a critical value. Additionally, a small shoulder peak is detected in
differential scanning calorimeter peak of 1200 s−1 strain-rate specimen, indicating that the two-stage phase transformation occurs.

Keywords: NiTi shape memory alloys, high-speed tensile, strain rate dependence, transmission electron mi-
croscopy
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