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纳米 Ni在 77 K温度下压缩行为的研究
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利用低温力学测试系统研究了电化学沉积纳米 Ni在 77 K温度下的压缩行为.室温下纳米 Ni的屈服强度为

2.0 GPa, 77 K温度下的屈服强度为 3.0 GPa,压缩变形量则由室温的 10%左右下降到 5%. 借助应变速率敏感指数、

激活体积、扫描电子显微和高分辨透射电子显微分析,对纳米 Ni的塑性变形机制进行了表征. 研究表明,在 77 K温

度下的塑性变形主要是由晶界 -位错协调变形主导,晶界本征位错弓出后无阻碍地在晶粒内无位错区运动,直至在

相对晶界发生类似切割林位错行为.同时分析了弓出位错的残留位错部分在协调塑性变形时起到的增加应变相容

性和减小应力集中的作用. 利用晶界 -位错协调机制和残留位错运动与温度及缺陷的相关性揭示了纳米 Ni室温和

77 K温度压缩性能差异的内在原因.
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1 引 言

纳米材料通常在平均晶粒尺寸 100 nm以下时

表现出独特的力学性能,如高的强度和适当的延展

性, 引起了材料学工作者的广泛研究 [1−3]. 对纳米

材料的塑性变形行为研究主要集中于晶界处变形

行为对变形机制的影响 [4,5]. 基于对纳米金属晶界

研究的结果,目前已经形成了如晶界滑移、核心和

地幔模式、晶界位错的产生和湮灭、晶粒旋转等

理论用来阐述纳米晶体的塑性变形行为 [6−9]. 某些

纳米金属 (晶粒尺寸低于临界尺寸)在变形过程中

还会出现偏离传统的 Hall-Petch关系,并且随着晶

粒尺度下降甚至还会出现反 Hall-Petch关系 [10]. 但

是目前大量研究和模型都在解释塑性变形时位错

的增殖,而在强化行为以及位错同晶界的作用方面

研究不够深入.

利用力学性能试验对纳米金属变形机制的研

究往往是采用应变速率敏感指数和激活体积进行

分析, 借此阐述特定变形机制在不同速率和温度

(能量)作用下的变化,从而揭示在不同加载方式和

温度下主导的变形机制 [11,12]. 利用 (1)式 [11] 来获

得应变速率敏感指数,其中 σ 为应力, k 比例系数,
ε 为应变, m为应变速率敏感指数:

σ = k
(

dε
dt

)m ∣∣∣
ε ,T

, (1)

由 (1)式可知在一定应变和温度下应力值同这一刻
的应变速率呈指数关系,并且指数值即为应变速率
敏感指数. 通过应力对应变速率的响应产生变化,
可以揭示材料塑性变形机制的改变.对于面心立方
金属,激活体积可以写作 v = |b| ·ξ · l, b为柏氏矢量,
ξ 是在一个激活事件中可动位错滑移的距离,一般
以 b为单位, l 为位错线长度.将应变速率敏感指数
代入 (2)式 [11],可以计算出位错运动的激活体积:

v =

√
3kBT
mσ

, (2)

式中, kB 为玻尔兹曼常数, T 为开尔文温度.不同变
形过程位错运动的激活体积也不同,这样就可以分
析纳米材料不同条件下的塑性变形机制.
目前纳米材料的力学行为研究一般都是针对

样品很薄条件下的拉伸行为研究,材料内在缺陷会
对其性能影响很大,样品过薄还会引入剪切变形的
影响, 对其试验结果分析带来很大的困难. 压缩试
验比拉伸试验在评价金属变形和断裂行为方面更
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具有优势,因为它不容易受到材料内部某些微小杂
质缺陷和加工缺陷造成的不良影响,从而避免了样
品在试验过程中的过早失效. 到目前为止,关于纳
米金属力学压缩行为的研究比较少,这主要是由于
大块优质的纳米材料获得比较困难. Li等 [13] 研究

了平均晶粒尺寸 22 nm 的 Ni-20Fe 合金压缩行为,
分别在室温和低温进行了三个应变速率的压缩试

验. 结果表明,与室温相比, 77 K温度下合金强度明
显提高, 延伸率有了一定的优化, 反映了纳米材料
较好的塑性本质,而在 4.2 K温度下合金强度进一
步提高,但塑性明显降低,压缩曲线为混乱锯齿形,
表明低温条件纳米材料的变形行为是比较复杂的.

目前纳米金属的变形机制还不十分明确,晶粒
尺寸、样品形状、应变速率和温度对其塑性变形

行为的影响还在进一步研究中. 因此本文采用单轴
压缩试验方式,利用低温力学测试系统研究纳米金
属 Ni 在室温和 77 K 温度下不同应变速率的压缩
行为,通过对屈服强度、抗压强度、速率应变敏感
指数和激活体积的研究, 来揭示纳米 Ni 的变形机
制. 主要针对晶界和位错的交互作用进行分析, 利
用高分辨透射电子显微分析技术扩展位错在纳米

Ni中运动的理论研究,分析纳米 Ni塑性变形行为
与应变速率和温度的相关性.

2 试验材料及方法

纳米 Ni(NC Ni)和常规粗晶 Ni(coarse Ni)都是
采用电化学沉积方法制备, 以不锈钢为基体, 通过
控制不同的工艺参数来获得晶粒尺寸不同的电沉

积 Ni. 电化学沉积纳米 Ni和常规粗晶 Ni的透射电
子显微照片如图 1所示,插图是相应的选区电子衍
射图谱.通过多张 TEM照片利用截线法计算出电
沉积纳米 Ni 的平均晶粒尺寸在 26 nm 左右, 常规
粗晶 Ni的平均晶粒尺寸在微米级. 本文还利用高
分辨透射电子显微镜 (Hitachi H800)对电化学沉积
纳米 Ni的晶界进行了分析.

在沉积一定厚度后,将电化学沉积制备的纳米
Ni 和常规粗晶 Ni 从基体剥离后按照高 4 mm, 直
径 2.5 mm尺寸切割成压缩试样. 压缩试验前将切
割好的试样按照 30#, 600#, 1200#和 2000#顺序用
金相砂纸抛光表面. 抛光后试样在低温环境箱中同
卡具浸泡至液氮中, 保温 10 min 后按 10−4 s−1 至

10−1 s−1 的应变速率在 MTS-800万能力学实验机
上进行压缩试验, 室温按相同应变速率进行试验.

压缩断裂试样的断口通过扫描电子显微镜 (Hitachi

S-4700) 进行观察, 用以分析纳米 Ni 和常规 Ni 的

断裂行为.

图 1 电化学沉积 Ni的透射电子显微照片 (a)纳米 Ni; (b)常
规粗晶 Ni

3 试验结果

3.1 压缩试验结果

分别对纳米 Ni和常规粗晶 Ni室温和 77 K温

度下的压缩行为进行测试,应变速率为 10−3 s−1,其

应力应变曲线如图 2所示. 纳米 Ni的室温屈服强

度大约为 2 GPa,是常规粗晶 Ni的 6倍, 77 K温度

纳米 Ni的屈服强度增加至 3 GPa左右. 对于压缩

变形量的比较,由于压缩试验具有较大的应力状态

软化系数,使得塑性材料在压缩时不能压缩至断裂,

即常规粗晶 Ni的压缩试验不以压缩至断裂为结束

条件,因此对于常规粗晶 Ni和纳米 Ni的塑性就不
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能通过压缩试验来体现. 但是,室温和 77 K温度的
纳米 Ni 压缩试验可以反映纳米 Ni 塑性随温度的
变化. 从图 2可以看出,室温纳米 Ni具有 10%的变
形量,当温度降低至 77 K时,变形量下降到 5%,随
温度下降其塑性降低明显.

图 2 纳米 Ni和常规粗晶 Ni在室温和 77 K温度的应力应变
曲线

对 77 K温度纳米Ni的压缩断口进行扫描电子
显微分析,断口形貌如图 3所示. 可以看到, 77 K温
度压缩断口以韧窝为主,韧窝大小在 500 nm左右,
相比之晶粒 26 nm 大小, 可以推测纳米 Ni 的塑性
变形与纳米 Ni晶粒的群体行为有关. 虽然在77 K
温度的压缩变形量降低, 但是仍然具有 5%左右的
塑性变形. 纳米 Ni的塑性变形本质将会在本文的
讨论部分加以解释.

图 3 纳米 Ni在 77 K温度压缩至断裂的断口表面形貌

3.2 应变速率敏感性

为研究塑性变形速率对纳米 Ni压缩塑性变形
的影响,对纳米 Ni在室温和 77 K温度下进行不同
应变速率的压缩试验,应变速率分别为 10−1, 10−2,

10−3 和 10−4 s−1,作为比较,对常规粗晶 Ni进行了
相同测试条件的压缩试验,压缩应力应变曲线如图
4所示,图中空心点为常规粗晶 Ni的测试结果,实
心点为纳米 Ni的测试结果.随着应变速率的增加,
室温纳米 Ni 屈服强度和抗压强度增加, 压缩变形
量相差不大; 77 K温度随着应变速率的增加,屈服
强度增加, 但抗压强度变化不大, 其压缩变形量随
着应变速率的增加而明显减小.
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图 4 不同应变速率压缩的应力应变曲线 (a)室温; (b) 77 K

根据 (1)式,应变速率敏感指数 m可以通过图

4所对应真应力应变曲线获得,选取塑性变形量为
1%处选取数据,绘制 ln(σ)随 ln(ε̇)的变化关系,并
通过线性拟合得到如图 5所示的拟合曲线,拟合曲
线的斜率就是应变速率敏感指数 m.
从图 5 中可以看出, 纳米 Ni 的应变速率敏

感指数室温下大约为 0.01532, 在 77 K 温度下为
0.02685,纳米 Ni的应变速率敏感指数较常规粗晶
Ni高出一个数量级. 纳米 Ni较常规粗晶 Ni在应变

147102-3



物理学报 Acta Phys. Sin. Vol. 62, No. 14 (2013) 147102

速率敏感指数方面的差异预示,在对变化的应变速
率响应过程中,纳米 Ni同常规粗晶 Ni有着不同的
机制,这与纳米 Ni的塑性变形机制有关,同时可以
看出温度与应变速率敏感指数也有一定的关系,这
也说明纳米 Ni的塑性变形机制受温度影响.

图 5 纳米 Ni和常规粗晶 Ni的应变速率敏感指数

3.3 激活体积 v

激活体积指的是位错在一次滑移过程从一个

稳定状态运动到另一个稳定状态时热激活驱动所

需要的能量指标,不同的变形机制决定了不同位错
运动状态, 从而表现出不同的位错激活能量, 所以
可以通过计算位错的激活体积来反映不同的位错

主导变形机制. 通过 (2) 式对纳米 Ni 室温和 77 K
温度压缩行为的激活体积计算得出, 室温为 17b3,
77 K温度为 4b3. 纳米 Ni 位错运动的激活体积从
室温的 17b3 降低到 77 K 温度的 4b3, 反映了随着
温度降低纳米 Ni的塑性变形机制也发生了变化.

4 讨 论

4.1 晶界相关的塑性变形机制

对于纳米材料来说,增加的晶界比例使得在讨
论材料塑性变形时对晶界在变形过程中起到的作

用格外关注. 晶界在塑性变形中的行为主要有晶界
的扩散蠕变和晶界滑移,这里面涉及一个重要方面
是位错同晶界的交互作用 [4−9]. 一般来说, 扩散蠕
变在 77 K 和室温的变化很小, 当温度增加至晶格
原子可以主动扩散的温度时,扩散蠕变主导的塑性
变形才显示出来, 但是随着晶粒度的降低, 扩散蠕
变机制可以在室温发生. 对于蠕变机制,一般来说
都有适中的应变速率敏感指数和很小的激活体积,

在 1b3 左右. 这同本次试验获得的结果不符.压缩
试验获得的应变速率敏感指数较小,而激活体积则
较蠕变机制大.
同样, 强化率 Θ (记为 dσ/dε) 也是描述蠕变

机制的一个重要参数. 对室温和 77 K温度纳米 Ni
的应变强化做归一化处理后 (如图 6所示),发现室
温的强化趋势和 77 K 温度的强化趋势一致, 说明
在随着变形量增加的过程中,强化机制不随着温度
的改变而发生变化. 表明纳米 Ni的塑性变形机制
对温度的敏感性低,这也与蠕变机制不符.

图 6 纳米 Ni在室温和 77 K温度下压缩过程的强化行为 (归
一化处理)

一般来说, 晶界滑移同晶界蠕变机制类似, 需
要在较高的温度下才能激活,而晶界运动导致的晶
粒取向变化也通常发生在比较高的温度,在室温和
77 K温度没有相关文献报道. 因此,与晶界相关的
变形机制中, 晶界滑移不是主要的变形方式, 这样
基于晶界作用影响的塑性变形机制就只有位错同

晶界的交互作用.
利用高分辨透射电子显微镜 (HRTEM)观察纳

米 Ni的微观结构,如图 7所示,在晶粒内部没有发
现明显的位错,并且晶粒与晶粒之间保持了较好的
共格和半共格特性. 晶粒内部低的位错密度降低了
位错在晶粒内部的交互作用, 例如缠结、交割等,
这也是强化过程表现出较低硬化率的一个原因.当
然,透射试样因为在减薄过程中产生应力释放过程,
位错在自由表面的数量降低,不能很好地反映电沉
积试样的位错特征,但是依照切割林位错造成的强
化机制理论, 位错激活体积为试验测得的 17b3 和

4b3 时,位错密度将会达到 1017/cm2,在电化学沉积
中不可能形成这样高的位错密度.即使有形成这样
高密度位错的趋势存在, 在形成之前, 位错也会在
晶粒内部形成胞状结构,并在加载和温度影响下发
生位错的回复 [14]. 同时,晶界的共格和半共格特性
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也对降低硬化率起到一定的作用. 早期的研究发现,
纳米材料晶界处的缺陷和断层能够成为位错激活

的发源地 [3],但本试验过程中并没有发现晶界处具
有大量的缺陷和断层, 因而纳米 Ni 压缩过程位错
并不能从晶界处激活.

图 7 纳米 Ni的 HRTEM照片

通过强化行为和 HRTEM观察,纳米 Ni在室温
和 77 K温度压缩变形机制与晶界的扩散蠕变无关,
而位错切割林位错作为变形及强化的主导因素也

缺乏一定的证据,并且对位错的起源也没有办法进
行很好的说明. 因此, 与晶界位错有关的塑性变形
机制就只有晶界处的本征位错从晶界激发弓出,并
在晶粒内无阻碍地运动至对面晶界后切割晶界本

征位错,这种类似切割林位错的过程会表现出很高
的强度,一定的塑性和强化性能.

4.2 晶界 -位错协调的纳米 Ni塑性变形机
制

上一节中,通过对激活体积和强化行为分析表
明,晶界扩散蠕变和位错切割林位错的变形机制不
是纳米 Ni 塑性变形的主导机制. 因此关于晶界和
位错交互作用的讨论就集中在位错从晶界处弓出、

在晶粒内部运动、在相对晶界处与晶界内本征位

错作用三个过程. 为了讨论便利, 简化晶界处的本
征位错为刃型位错, 这样的简化也起源于纳米 Ni
的晶界大都是小角晶界的缘故. 考虑到晶界处位错
弓出,利用 (3)式计算出位错从晶界弓出所需的临
界应力 [15,16]:

σc = (2αG|b|)/d, (3)

其中 G为剪切模量, α 为几何参数,本试验取 0.5, b
为柏氏矢量, d 为晶界宽度,从高分辨透射照片中可
以看出, d 仅有几个原子层厚度.通过计算可知位错

从纳米 Ni晶界弓出所需的临界应力大约为 3 GPa.
与试验获得的屈服强度相比较高,这主要由于晶界
处产生了应力集中,局部应力达到临界应力产生了
屈服行为.
当晶界处集中的应力值达到 (3)式所计算的应

力值后, 位错将由晶界处弓出激发至晶粒内部, 这
种行为可以按照图 8所示的过程进行. 如图 8(a)所
示,位错 AD从晶界 GB1处弓出 ∆x至 BC位置,整
个位错 AD的柏氏矢量是 b, 按照简化 AD位错为
刃型位错可知 AB段和 DB段位错为螺型位错.在
AD 段位错弓出的过程中, BC 段位错进入晶粒内
部, 由于晶内位错密度很低, 近似为晶内无位错区
(inner grain dislocation-free zone)[17], BC段位错能够
毫无阻碍地运动到对面晶界附近,这会导致纳米 Ni
压缩过程中随着变形量的增加强化效果不明显. 当
BC段位错进入到晶界本征位错的弹性变形作用区
域后, 只需要克服晶界本征位错的应力场作用, 并
使得晶界的位错组态发生变化. 对于前提简化的晶
界位错组态来说, 小角晶界区域大都为刃型位错,
BC段位错在切应力的作用下进入晶界区域就类似
于切割林位错的过程, 由于纳米 Ni 低密度的位错
结构, 晶界间保持一定的共格性, 所以这种类似切
割林位错机制对强化行为贡献也不大. 但是, 切割
林位错的作用方式往往与应变速率相关,属于应变
速率控制的变形机制范畴,所以纳米 Ni与常规 Ni
在应变速率敏感性试验表现出明显的差异.在 BC
段位错运动过程中,会留下 AB和 DC段螺型位错,
同 BC 段位错一样, AB, CD 段位错都能够在晶粒
内部不受阻碍地运动,但是同 BC段位错不同的是,
AB, CD段位错运动时位错前端需要在晶界上运动,
位错端在晶界上的运动是一个准平衡状态向另一

个准平衡状态运动,如图 8(d)所示, 表现为在不同
准平衡状态间反复地钉扎和脱钉过程,这种运动过
程需要一定的热激活,因而纳米 Ni在室温和 77 K
温度表现出明显的塑性差异,温度下降限制了螺型
位错端的运动, 增加了位错在晶界堆积的概率, 使
材料很快进入断裂阶段. 螺型位错在运动时会发生
交滑移过程, 但在纳米 Ni 的压缩过程中这种运动
行为很难发生,首先位错交滑移的激活体积往往在
100b3 量级, 而本次试验的激活体积则小于这个范
围;其次螺型位错发生交滑移需要在一定的滑移面
上进行位错分解, 在交滑移后再合并, 这就需要螺
型位错在滑移面上有一定的长度,而纳米材料晶粒
尺寸的因素限制了这个过程 [18,19].
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图 8 弓出位错运动的示意图 (a)本征位错从 GB1处弓出 ∆x; (b)弓出位错在相对晶界 GB2形成 b大小的塑性变形; (c)残
留的位错向 GB3和 GB4运动扩展 BC段变形; (d)残留位错端的能量状态示意图

除了残留螺型位错需要热激活反映了室温和

77 K温度纳米 Ni变形的塑性差异之外,残留螺型

位错对塑性的影响在晶界本征位错弹性区也有贡

献. 当螺型位错同柏氏矢量平行的刃型位错作用

时, 它们之间的作用力使位错间发生相对扭转. 当

类似 AD的位错不断从晶界弓出后,与 AB, CD类

似位错就会在晶界 GB3和 GB4处堆积,在这种群

体作用下相对的晶界就会产生倾转极矩 (dipole of

inclination), 起到协调变形的作用. 值得注意的是,

这样的倾转作用能够降低晶粒间的应力集中,减弱

晶粒间的应变不相容性. 这一点可以从压缩断口的

扫描电子显微观察中看出, 断口形貌以 500 nm 大

小左右的韧窝为主体, 这表明纳米 Ni 在断裂过程

中塑性变形是以 10—20个晶粒群为单位. 因此,弓

出位错运动完成后残留位错对塑性变形以及断裂

行为具有重要的协调作用.

至此,分析了晶界 -位错协调变形机制位错弓

出运动的整个过程,位错弓出过程所需要的临界应

力是纳米 Ni 塑性变形高强度的主要原因. 虽然纳

米 Ni 晶粒内部位错很少, 理论上几乎不能产生塑

性变形,但是晶界本征位错的弓出机制和弓出位错

后的残留位错对塑性变形有很大的贡献. 同时, 温

度对纳米 Ni塑性变形影响不仅体现在残留位错端

所受热激活的过程,螺型位错的运动在低温也会受
到更多阻碍 [19]. 所以, 纳米 Ni强度和塑性表现出
明显的温度相关性,与室温相比,纳米 Ni在 77 K温
度表现出强度升高,塑性变形量减小.

5 结 论

本文在室温和 77 K 温度下纳米 Ni 不同应变
速率的压缩试验基础上,对应变速率敏感指数和激
活体积进行了计算, 通过与常规粗晶 Ni 的压缩行
为对比,分析了纳米 Ni在 77 K温度的压缩塑性变
形行为,主要结论有以下几点.

1)纳米 Ni室温表现出较高强度和较好的塑性,
在 77 K温度纳米 Ni屈服强度增加至 3 GPa以上,
塑性变形量明显降低. 通过不同应变速率的压缩试
验,纳米 Ni的应变速率敏感指数在室温和 77 K温
度分别为 0.01532和 0.02685,相应的激活体积分别
为 17b3 和 4b3.

2) 通过纳米 Ni 的变形机制分析表明, 晶界扩
散蠕变和晶界滑移对 77 K 温度纳米 Ni 的变形没
有贡献,晶界 -位错协调变形机制在 77 K温度的塑
性变形过程中起主导作用.

3)晶界本征位错由晶界区域弓出,无阻碍运动
到相对晶界并与晶界本征位错发生类似切割林位
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错的行为, 这个过程具有明显速率相关性, 因此纳

米 Ni在压缩过程表现出高的强度和速率敏感指数.

弓出位错的残留位错在晶界区域的作用对纳米 Ni

塑性变形有很大贡献,同时具有的温度相关性使得

77 K温度纳米 Ni压缩塑性变形量明显降低.
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Abstract
In this paper, compression test is carried on electrodeposited nano-crystalline (NC) Ni at 77 K . The results show that the NC

Ni has extremely high compressive strengths: around 2.5 GPa at room temperature (RT), 3.5 GPa at 77 K, and moderate plasticity
with 0.1 fracture strain at RT, 0.05 at 77 K. The strain rate sensitivity m and activation volume v are calculated, and scanning election
microscope and high-resolution transmission election microscope are used to verify the deformation mechanism. Analysis indicates
that the dislocation interaction with grain boundary (GB) dominates the deformation of NC Ni both at 77 K and RT. Based on the
calculated values of m and v, the deformation process is described by considering the intrinsic dislocation of GB bowing out and
expanding towards opposite GB in the inner grain dislocation-free zone. And the mechanism is studied in the residual dislocation parts
affecting the increase of strain compatibility and the decrease of stress concentration. It is indicated that the difference in compression
property between at RT and 77 K is relatated to grain boundary-dislocation coordination mechanism and relation between residual
dislocation motion and temperature.
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