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纳米多晶铝压缩塑性力学行为分子动力学研究 

张宇星 a，赵熹 a,b，田学栋 a，张治民 b 

（中北大学 a.航空宇航学院 b.国防科技工业复杂构件挤压成形技术创新中心，太原 030051） 

摘要：目的 研究纳米多晶铝在不同温度与应变速率下的力学响应与塑性变形行为以及不同变形条件下的塑

性力学行为。方法 通过 ATOMSK 软件构建了晶粒取向随机的纳米多晶铝模型，利用 LAMMPS 软件在

300~700 K 温度以及 1×109、5×109、1×1010、1×1011 s–1 应变速率下完成了纳米多晶铝的压缩模拟，借助后处

理 OVITO 软件对模拟结果进行了分析。结果 随温度的升高，晶界原子所占比例增大，纳米多晶铝的弹性

模量逐渐下降，在压缩过程中总位错密度随温度的升高而增大。随着应变速率的增大，材料硬化速率增加，

纳米多晶铝表现出更高的屈服强度。当应变速率较低时，位错大量存在于小晶粒之中，且中央大晶粒相较

于初始位置旋转了 20°。当应变速率达到 1×1011 s–1 时，材料的硬化速率极大提高，且在晶粒内部出现了孪

晶。在塑性变形过程中，1/6<112>（不全位错）的数量最多，在位错运动中占主导地位。结论 温度升高导

致材料弹性模量降低，这主要是由于高温提供了更多能量，晶界原子占比增加。应变速率会影响纳米多晶

铝的塑性变形方式，应变速率的增大使其由晶粒旋转变形转变为孪生变形与位错湮灭机制，导致纳米多晶

铝硬化速率与屈服强度提高。 
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Molecular Dynamics in Compressive Plastic Behavior of Nanocrystalline Aluminum 

ZHANG Yu-xinga, ZHAO Xia,b, TIAN Xue-donga, ZHANG Zhi-minb  

(a. School of Aeronautics and Astronautics, b. National Defense Industry Innovation Center for  

Complex Component Extrusion Technology, North University of China, Taiyuan 030051, China) 

ABSTRACT: The work aims to study the mechanical response and plastic deformation behavior of nanocrystalline aluminum 

under different temperature and strain rate compression conditions, as well as its plastic mechanical behavior under different 

deformation conditions. The nanocrystalline aluminum model with random grain orientation was constructed by ATOMSK. The 

compression of nanocrystalline aluminum at temperature of 300-700 K and strain rate of 1×109, 5×109, 1×1010 and 1×1011 s‒1 

was simulated by LAMMPS. The simulation results were analyzed by post-processing OVITO. With the increase of temperature, 
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the proportion of grain boundary atoms increased, but the elastic modulus of nanocrystalline aluminum decreased, and the total 

dislocation density increased with the increase of temperature during compression. With the increase of strain rate, the hardening 

rate of the material increased, so the nanocrystalline aluminum presented higher yield strength. When the strain rate was low, a 

large number of dislocations existed in the small grains, and the central large grains rotated by 20° from the initial position. 

When the strain rate reached 1×1011 s‒1, the hardening rate of the material was greatly improved, and twins appeared inside the 

grains. In the process of plastic deformation, the number of 1/6 (incomplete dislocation) was the largest, which was dominant in 

dislocation motion. The main reason for the decrease of elastic modulus of material due to the increase of temperature is that 

high temperature provides more energy, leading to the increase of proportion of grain boundary atoms. Strain rate affects the 

plastic deformation mode of nanocrystalline aluminum. The increase of strain rate changes the deformation mode from grain ro-

tation to twinning and dislocation, thus improving the hardening rate and yield strength of nanocrystalline aluminum. 

KEY WORDS: nanocrystalline aluminum; molecular dynamics; compression; temperature; strain rate 

 

金属铝具有比强度高、耐腐蚀性强、塑性和加工

性能良好等优点，被广泛应用于航空航天等领域[1]。

目前超强铝合金的强化方式主要有微合金化、晶粒细

化、增加第二相陶瓷颗粒、多层级纳米微观组织构筑

等，旨在实现铝合金强度的提升[2]。其中，制备纳米

晶是强化铝合金的重要手段之一。纳米晶金属和合金

会表现出与粗晶金属和合金不同的力学性能特征。与

粗晶、多晶材料相比，平均晶粒尺寸小于 100 nm的

多晶材料通常具有更高的强度[3-6]。随着科学计算技

术的进一步发展，分子动力学已成功地应用于晶体拉

伸、剪切性能、原子扩散以及晶粒生长、变形等方面

的研究中，成为新的计算材料性能的方法[7-11]。探讨

纳米多晶 Al 的压缩变形力学行为可进一步揭示强化

机理。 

目前，部分研究者通过实验手段对纳米多晶铝的

塑性变形方式进行了研究。Ichiyanagi等[12]通过 X射

线衍射法定量分析了多晶铝经过冲击压缩后的变形

组织，研究表明，在冲击作用下，铝箔中产生了位错

密度较高的超细小铝晶粒，铝晶粒取向随塑性变形而

旋转，晶粒尺寸随冲击波的传播而增加。由于目前制

备纳米晶材料较难，因此有不少研究人员通过分子动

力学模拟的方法对其进行研究，其中多数是针对单晶

材料。Syarif等[13]利用分子动力学方法研究了等通道

挤压下单晶铝的塑性变形行为，研究表明，初始晶粒

取向对晶粒旋转角度、施加在模型上的剪切应变大小

和位错密度有很大影响。Hong 等[14]利用分子动力学

方法研究了应变速率对纳米多晶铝 5052 合金力学行

为的影响，研究表明，在拉伸载荷下，AA5052纳米

多晶的晶体结构在塑性变形过程中的 FCC–HCP转变

与应变率无关，应变率对位错密度和相体积分数影响

较大。Zahn[15]通过分子动力学方法研究了单晶铝和多

晶铝在剪切作用下的晶体塑性变形行为。Zhou 等[16]

采用分子动力学方法研究了不同载荷下单晶铝和多

晶铝的拉压不对称性，研究表明，在拉伸和压缩载荷

的作用下，单晶铝和多晶铝都有加工硬化现象产生，

单晶铝与多晶铝的不同之处在于单晶铝为脆性断裂

而多晶铝为韧性断裂。马文[17]通过分子动力学方法模

拟了冲击压缩下多晶铝的塑性变形过程，研究表明，

在压缩过程中，大量的不全位错会在晶粒内部形成堆

垛层错、全位错和孪晶界。 

很多学者通过分子动力学方法对单晶铝材料在

不同条件下的材料性能进行了研究，但关于多晶铝在

压缩条件下位错、孪晶等微观结构对塑性力学行为影

响的研究有所欠缺。因此，文中利用分子动力学方法

研究不同压缩条件下纳米多晶铝的压缩变形行为，探

究温度与应变速率对纳米多晶铝塑性变形力学行为

的影响。 

1  模拟方法 

文中所建立的纳米多晶铝模型如图 1所示。该模

型利用 Voronoi 法通过 ATOMSK 软件构建了晶粒取

向不相同的多晶模型[18]。模型的初始尺寸为 20 nm× 

20 nm×20 nm，包含 20个晶粒，483 121个铝原子。x、

y、z 坐标轴分别对应晶向[100]、[010]、[001]。设置

x、y方向为非周期性边界，z方向为周期性边界，以

便在 z 方向进行压缩模拟，在压缩过程设置 NPT 系

综，压缩应变沿 z轴加载。 

分别在应变速率为 1×109 s–1，温度为 300、450、

600、700 K以及温度为 300 K，应变速率为 1×109、

5×109、1×1010、1×1011 s–1 的条件下进行压缩模拟。

在不同初始条件、NVT 系综下对纳米多晶铝模型进

行弛豫，当系统能量达到平衡状态后，在 NPT系综、

不同条件下压缩模拟 200 ps。模拟中，时间步长设置

为 0.001 ps，每过 1 ps输出一次应力、总能量和原子

位置数据。 

势函数是描述体系粒子总能量 E与粒子坐标（r）

的数学函数形式[19]。文中采用 Liu等[20]开发的嵌入原 
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图 1  纳米多晶铝模型 
Fig.1 Nanocrystalline aluminum model 

 
子势（EAM）来描述 Al–Al 之间的相互作用关系。

在 EAM方法中，把每个原子当作镶嵌在余下集体中

的个体，通过一系列函数描述该个体与整体的力学关

系。EAM 方法将体系的总能描述为镶嵌能和相互作

用势能之和[21]，其表达式如式（1）所示。 

   βα αβ
1

2
ij iji i j i j

E F   
        (1) 

式中：Ei为原子 i的总能量；Fα表示元素 α的嵌

入能量，是原子电子密度 ρ 的函数；γij为原子 i 和 j

的原子间距；αβ为一对电位相互作用；α、β 为原子

i和 j的元素类型。 

计算中，通过 ATOMSK 构建模型，使用开源并

行分子动力学代码 LAMMPS[21]进行模拟，通过

OVITO[22]代码对结果进行可视化和分析。 

2  结果与分析 

2.1  温度 

不同温度条件下纳米多晶铝压缩应力–应变曲

线如图 2 所示。可以看出，随着温度的升高，纳米

多晶铝的屈服强度、极限应变均有所降低。这是因

为随着温度的升高，纳米多晶铝中原子的动能显著

增加，势能减小，使其更容易脱离原始晶格点，晶

粒内部分靠近边缘的原子转换为晶界原子，形成空

位等点缺陷，并诱导原子平面错位，形成位错。然

后不稳定的长程运动和位错的增殖被激活，这增加

了位错湮灭的可能性。最终导致压缩时的屈服强度、

极限应变均有所减小。 

应力–应变曲线在弹性阶段可以等同于一条直

线，由图 2也可以看出，当温度由 300 K升高至 700 K

时，弹性阶段的斜率也在减小，即材料的弹性模量也

随之减小。通过计算得到，当温度为 300 K时，材料

的压缩弹性模量为 65 GPa，当温度升高至 700 K时，  

 
 

图 2  不同温度压缩应力–应变曲线 
Fig.2 Compression stress-strain curves at  

different temperature 

 
材料的压缩弹性模量下降至 53 GPa。晶界的扩散、

析出以及位错钉扎对材料性能变化有较大影响[23-24]，

因此可通过分析晶界原子占比来探究纳米多晶铝力

学性能变化的原因。通过 CNA 分析原子结构，统计

得到纳米多晶铝在不同温度弛豫后的晶界原子和晶

粒内原子占比，结果如图 3所示。可以看出，不同温

度弛豫后晶界原子在纳米多晶铝模型中占据的比例

均较大，随着压缩温度的升高，晶界原子数目不断增

多，进而导致材料的弹性模量发生变化，由于晶界原

子错排度较大，故材料的弹性模量变小[25-26]。不同温

度下的总位错线长度如图 4所示。结合图 2—4可知，

随温度的升高，晶界原子增多，晶体中初始位错密度

降低，导致材料的弹性模量降低，且在应变达到 0.15

后，位错密度增长速度逐渐变缓。 

 

 
 

图 3  不同温度弛豫后模型原子构型占比 
Fig.3 Proportion of atomic configuration in model  

after relaxation at different temperature 

 
根据压缩模拟结果和 OVITO 中的位错提取算法

（DXA），得到不同类型位错的位错线长度变化情况

如图 5 所示。随着压缩量增加，模型中 1/6<112> 
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图 4  不同温度下的总位错线长度 
Fig.4 Length of total dislocation lines at different temperature 

 
（不全位错）位错线数量明显增多，位错线长度增加，

位错密度增大。随着温度升高，晶粒细化效果减弱，

压缩过程中产生的位错线数量减少，位错密度降低。

与图 2 对比发现，当应变量达到 0.05 时，纳米多晶

铝的压缩过程进入塑性变形阶段，1/6<112>（不全位

错）也开始急剧增加，这可能是由于常见的位错反应

（1/2[110]→1/6[211]+1/6[12 1 ]）频繁发生。结果表明，

在压缩过程中，主要的位错运动方式是不全位错的滑

移，且 1/6<112>（不全位错）在纳米多晶铝中的存在

较为稳定。 

2.2  应变速率 

不同应变速率下纳米多晶 Al 压缩应力–应变曲

线如图 6所示。可知，在不同应变速率下，模型的应

力–应变曲线均为先上升达到峰值应力，再下降直至

一个稳定值。当应变速率为 1×109 s–1时，压缩应变的

屈服点应变约为 0.05，压缩应力为 2.35 GPa。随着应

变速率的增加，屈服点应变与压缩应力均增大。在原

子尺度上，屈服强度定义为屈服点的应力。通过拟合

屈服点之前直线阶段的斜率，计算得到不同应变速率

下的压缩弹性模量。当应变速率为 1×109 s–1时，材料

弹性模量为 61.5 GPa，当应变速率加快至 1×1011 s–1

时，弹性模量增加到 127.3 GPa。因此可以看出，在

高应变速率条件下，材料的屈服强度有很大提高，而

较低的应变速率对屈服强度的影响较小；当应变速率

大幅加快时，硬化速率快速增大，弹性模量也有大幅

提高。纳米多晶铝在高应变速率下表现出很好的抗冲

击变形能力。 

 

 
 

图 5  不同类型位错的位错线长度变化 
Fig.5 Length variation of dislocation lines in different types of dislocations 
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图 6  不同应变速率压缩应力–应变曲线 
Fig.6 Compression stress-strain curves at different strain rates 

 
为进一步了解应变速率对纳米多晶铝弹性模量

与屈服强度的影响，通过 OVITO中的位错分析算法

对模拟结果进行分析。当应变速率不同、应变为 0.2

时，位错分布情况如图 7 所示。应变速率越大，外

部给予材料的动能就越多，原子更易获取能量偏移

原始点阵，从而产生更多的位错，使纳米多晶铝中

位错的相互作用增强，进一步促进了材料内部位错

缠结、胞状结构的形成。不同应变速率下纳米多晶

铝 CNA分析原子快照如图 8所示，分别展示了不同

应变速率下纳米多晶铝初始状态、屈服点对应得到

极限应变以及应变为 0.2时的 CNA分析结果。由图

7 与图 8 对照可知，当应变速率较小时，位错容 

易在小晶粒中缠结（图 7中黑色虚线圈起来的部分）， 

而中间大晶粒中的位错数量较少。应变速率的加快

导致位错数量增多，位错在滑移面上的运动更困难，

屈服强度增大。 

不同压缩应变率下纳米多晶铝的原子结构分数

如图 9所示。由图 9a和图 9b可以看出，随着应变率

的增大，晶粒边缘处的原子获得能量变多，更容易偏

离原始晶格点阵移动，转变为晶界，晶界原子数量增

加。根据图 9c—f可知，随着压缩量的增加，当应变

速率为 1×109、5×109、1×1010 s–1时，一部分 FCC结

构逐渐转化成 Other结构，构成晶界，只有少部分转

化为 HCP、BCC结构；当应变速率增大至 1×1011 s–1

时，材料由弹性变形阶段进入塑性变形阶段，原子结

构由 FCC结构快速转换为 Other与 BCC结构。压缩

应变率增大，晶粒边缘处原子更易获得能量转换为

Other结构，晶粒内部大部分铝原子仍保持 FCC结构，

很少转换成 HCP和 BCC结构。由图 6可知，当应变

速率较低时，位错的产生与湮灭是压缩变形中主要的

协调变形方式。对比图 8a与图 8c可以发现，中央大

晶粒有明显的晶粒旋转现象，经过测算旋转角度约为

20°，推测这是由于位错大量缠结于周边小晶粒中，

导致晶界软化以及晶粒产生滑动或转动的变形。随着

应变速率的增大，位错在晶界处形核并逐渐向晶粒内

部延伸，最终形成新的晶粒。同时，在其他晶粒中观

察到了形变纳米孪晶，这种层错引起的形变纳米孪晶

不够稳定，通常会在应力作用下消失，如图 8h、图 8i  

 

 
 

图 7  不同应变速率下纳米多晶铝位错分布图 
Fig.7 Dislocation distribution of nanocrystalline aluminum at different strain rates 



第 15卷  第 5期 张宇星，等：纳米多晶铝压缩塑性力学行为分子动力学研究  15 

 

 
 

图 8  不同应变速率下纳米多晶铝 CNA分析原子快照 
Fig.8 Atomic snapshots for common nearest neighbor analysis of nanocrystalline aluminum at different strain rates 

a) strain rate is 1×109 s–1 and strain is 0; b) strain rate is 1×109 s–1 and ultimate strain exists; c) strain rate is 1×109 s–1 and  
strain is 0.2; d) strain rate is 5×109 s–1 and strain is 0; e) strain rate is 5×109 s–1 and ultimate strain exists; f) strain  
rate is 5×109 s–1 and strain is 0.2; g) strain rate is 1×1010 s–1 and strain is 0; h) strain rate is 1×1010 s–1 and ultimate  

strain exists; i) strain rate is 1×1010 s–1 and strain is 0.2; j) strain rate is 1×1011 s–1 and strain is 0; k) strain  
rate is 1×1011 s–1 and ultimate strain exists; l) strain rate is 1×1011 s–1 and strain is 0.2 

 
 

中黑色虚线框所示，因此在低应变速率下位错滑移为

主要协调变形方式。当应变速率增大至 1×1011 s–1时，

FCC结构大量向 Other、BCC、HCP结构转换，这标

志着位错的大量产生，对照图 8k与图 7d可知，在中

央大晶粒中产生了大量的位错，且并没有发生明显的

晶粒旋转与晶界滑移现象；同时在图 8l 中可以观察

到大量的孪晶，相较于低应变速率条件，孪晶的数量

也大幅增加。因此在高应变速率下，位错滑移与孪生

变形共同协调变形，使应变速率为 1×1011 s–1时材料

的弹性模量与屈服应力大幅提高。 
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图 9  不同压缩应变率下纳米多晶铝的原子结构分数变化曲线 
Fig.9 Curves of atomic structure fraction change of nanocrystalline aluminum at different compression strain rates: a) proportion 
change of grain boundary atoms at different strain rates; b) proportion change of intracrystalline atoms at different strain rates; c) 
atomic configuration change curve at strain rate of 1×109 s–1; d) atomic configuration change curve at strain rate of 5×109 s–1; e) 
atomic configuration change curve at strain rate of 1×1010 s–1; f) atomic configuration change curve at strain rate of 1×1011 s–1 

 

3  结论 

运用分子动力学模拟方法，从原子尺度研究了纳

米多晶铝在不同压缩条件下的塑性力学行为，重点分

析了不同条件对力学性能的影响以及塑性变形过程

中的微观结构演变。主要结论如下。 

1）温度升高导致纳米多晶铝的压缩弹性模量降

低，这主要是因为高温环境下能量更多，晶粒内原子

动能增加，使其更容易脱离原始晶格点，晶界原子所

占比例升高，晶粒细化程度降低，由此导致材料的弹

性模量、屈服强度与极限应变均减小。 

2）在低应变速率下，材料弹性模量变化较小，

有少量 FCC结构向 BCC、HCP结构转变。纳米多晶

铝有明显的晶界滑移与晶粒旋转现象，位错滑移是主

要协调变形方式。应变速率增大，原子更易获得能量，

位错密度更大，纳米多晶铝的屈服应力更高。当应变

速率提高至 1×1011 s–1时，孪晶数量大幅增加，很少

有晶粒旋转与晶界滑移现象发生，位错滑移与孪生变

形共同协调变形，使纳米多晶铝屈服应力大幅提高。 

3）在压缩变形过程中，1/6<112>（不全位错）

的数量最多，在位错运动中占主导地位。在低应变速

率下，晶粒旋转与位错的产生湮灭共同协调变形，随

着应变速率的增大，晶粒旋转作用逐渐减弱甚至消

失，孪生变形与位错湮灭机制共同协调变形。 
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