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摘  要：为研究纳米压痕过程中晶粒尺寸对 γ-TiAl 合金力学性能及变形行为的影响，利用 Voronoi 方法建立多晶 γ-TiAl 模型，

采用分子动力学方法模拟压头压入不同晶粒尺寸模型的压痕过程，得到相应尺寸下的载荷-深度曲线，并计算了 7 种晶粒尺寸

下 γ-TiAl 的硬度。结果表明：当晶粒尺寸小于 9.9 nm 时，晶粒尺寸与硬度表现出反 Hall-Petch 关系，位错和晶界活动共同促

使材料发生塑性变形，晶界活动起主导作用。当晶粒尺寸大于 9.9 nm 时，晶粒尺寸与硬度符合 Hall-Petch 关系，晶界对材料

变形影响较小，位错主导基体发生塑性变形。另外，分析了 γ-TiAl 在压痕过程中的应力传递和形变恢复过程，发现致密晶界

网格结构能够有效抑制压痕缺陷及内应力向材料内部传递；晶粒尺寸越小，压头下方的内应力分布越均匀，沿压痕方向的弹

性恢复比越小。 
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γ-TiAl 合金具有优异的高温强度、抗蠕变、抗氧

化能力，密度（4 g/cm
3）远低于镍基合金（8 g/cm

3），

且弹性模量较高，这些优点使其在航天航空等领域中

有巨大的应用潜力[1,2]。然而，室温塑性差是其实际应

用的主要障碍。近年来，针对 γ-TiAl 合金，研究者们

通过添加微量元素、改变微观组织、合金化等在一定

程度上改善了 γ-TiAl 合金的室温塑性，但依旧存在不

足
[3]
。Hall

[4]
和 Petch

[5]
发现金属材料的屈服强度随晶

粒尺寸的减小而增大，即 Hall-Petch（H-P）效应。基

于这种关系，人们发现细化晶粒是同时提高金属强度

和塑性的重要手段。研究表明[6,7]，γ-TiAl 合金的塑性

随晶粒尺寸的减小而提高。可见，晶粒尺寸对 γ-TiAl

合金的力学性能有较大影响。另外，材料的性能取决

于特定的微观结构，因此，从微观角度研究 γ-TiAl 室

温塑性差的原因是对现有宏观机制的一种补充。  

材料在微纳尺度下具有不同于宏观材料的变形机

制，宏观实验已不适用于微观研究，而纳米压痕是研

究材料微纳尺度力学性能的有力工具，通过压头对材

料表面进行压痕，可以得到载荷-深度曲线，并获取材

料的各种力学性能，如弹性模量、硬度、断裂韧性和

应变硬化效应等。国内外学者基于纳米压痕方法已经

对 TiAl 合金的塑性变形机理进行了试验研究[8-10]，发

现 Al 含量和局部变形对 γ-TiAl 的力学性能有较大影

响。然而，纳米压痕试验成本高、耗时，且不能深入

研究材料在微观尺度下的变形机理。分子动力学模拟

作为研究材料在微观尺度下变形机理的有效手段[11,12]，

能够模拟压头与基体的作用过程，并能实时展现压痕

过程中原子的瞬态信息以及缺陷演化过程。因此，纳

米压痕分子动力学模拟成为研究材料微观性能和晶体

内部塑性形变机制的有效方法[13,14]。Fan 等
[15]

基于纳

米压痕模拟研究了晶粒尺寸对多晶硅变形机理的影

响。结果表明：在压痕过程中最大剪切应力控制了压

痕过程中的塑性变形，位错形核始终出现在压头下方，

晶粒尺寸越小，梯度应变越大，所有模型均遵循反 H-P

关系。Zhao 等
[16]

对不同晶粒尺寸的多晶铜进行了纳米

压痕试验模拟，发现小晶粒度的多晶铜有更高的内应

力和原子势能，且致密的晶界网格结构限制了内应力

和原子势能向晶内传播。Huang 等
[17]

采用分子动力学

模拟方法研究了单晶和多晶铜的纳米压痕过程，发现

多晶铜在 7 nm 以下出现反 H-P 关系。当晶粒尺寸小
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于 5 nm 时，压痕过程中等效应力减小，并出现应力诱

导晶粒长大现象；当晶粒尺寸大于 5 nm 时，压痕后的

等效应力几乎没有变化，对于较大的晶粒尺寸，位错

从晶界处形核并在相反位置湮灭。此外，Zhou 等
[18]

通过纳米压痕分子动力学模拟研究了晶粒尺寸和形状

对多晶铜力学性能的影响，发现存在 3 种不同的晶粒

尺寸区域和 2 种临界晶粒尺寸，这 3 种区域暗示了不

同的 H-P 关系且伴随着多晶铜形变机制的转变。 

通过以上分析模拟发现，目前学者们主要针对纯

金属，运用纳米压痕的分子动力学模拟研究晶粒尺寸

对材料变形机制和力学性能的影响。本研究针对

γ-TiAl 合金，研究晶粒尺寸对其纳米尺度下力学性能

的影响，拟通过分子动力模拟纳米压痕过程，对不同

晶粒尺寸 γ-TiAl 的载荷-位移曲线、硬度-深度关系、

位错演化和压头下应力分布等进行研究，揭示晶粒尺

寸对 γ-TiAl 形变机制和力学性能的影响。 

1  建模与模拟 

1.1  模型的建立 

图 1 为采用 Voronoi 方法和 Atomsk 软件
[19]

建立

的多晶 γ-TiAl 纳米压痕分子动力学模型，模型的基体

尺寸为 24 nm×24 nm×24 nm，包含 863 796 个原子。

研究了同一基体尺寸下 7 种不同晶粒尺寸，即 4.0、6.0、

8.1、9.9、11.8、13.9 和 15.6 nm，对 γ-TiAl 力学性能

和变形机制的影响，其中晶粒尺寸大小可通过改变模

型中晶粒数量和模型维数来实现。在本研究中，仅通

过改变晶粒数量来获得不同晶粒尺寸模型，其中晶粒

尺寸 d 和晶粒数 n 的关系可用公式（1）来表述。 

3

6

π

v
n

d
                                 (1) 

式中，v 是基体体积，n 是晶粒个数，其范围为 7～400。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 1  γ-TiAl 纳米压痕分子动力学模型 

Fig.1  Nanoindentation model of γ-TiAl 

由于金刚石压头硬度高、导热性好，因此压痕过

程中采用半径 5.0 nm 的球形金刚石压头（晶格常数为

0.3566），压头原子数为 92 394。金刚石硬度远高于

γ-TiAl，所以 MD 模拟中压头被视为刚体。基体包括

牛顿层、恒温层和固定层，牛顿层和恒温层的原子运

动 遵 循 牛 顿 运 动 定 律 ， 牛 顿 运 动 方 程 使 用

Velocity-Verlet 时间积分算法，恒温层控制系统的温度

保持不变，边界层固定基体底部以防止压痕过程中基

体移动。模型 x 和 y 方向采用周期性边界条件以消除

仿真中尺寸效应的影响，压痕方向(z 方向)采用自由边

界以不限制与压头接触表面的原子运动。 

压痕过程中，原子间的作用力受势函数控制，势

函数选取直接影响计算结果的精确度。模型中有 3 种

不同类型的原子 Al、Ti 和 C，EAM 势函数
[20]

被用于

表达 Al-Ti 原子之间的作用力，压头是刚体，所以忽

略 C-C 原子之间的作用力，Lennard-Jones（LJ）势函

数被用来描述 C-Al 和 C-Ti 之间的相互作用，其表达

式如下
[21]

： 

 
12 6

04r r r
r r

 
 

    
      

     

，               (2) 

式中，ɛ 为势阱深度，σ 为平衡距离，r0 为截断距离，

通常截断距离是平衡距离的 2.5 倍。该函数由 2 项组

成：第 1 项表示排斥能，第 2 项表示吸引能。其中各

参数如表 1 所示
[22]

。 

1.2  压痕模拟过程 

金刚石压头距基体上表面 0.7 nm，远大于压头原

子与基体原子的自由程。压痕前，采用共轭梯度法进

行能量最小化，并在等温等压系综（NPT 系综）用

Nose-Hoover热浴法在 293 K下弛豫，弛豫时间 400 ps。

系统平衡后（图 2 所示），总能量达到最小值且在小范

围内波动。模拟时间步长为 1fs，远小于碳与铝及钛原

子之间的震荡频率。采用 50 m/s 恒定速率进行压痕，

压痕深度为 3.3 nm，期间每隔 0.1 nm 记录 1 次数据，

以测量基体在对应压痕深度下各原子坐标及应力等模

拟参数；当达到最大深度时，压头缓慢移回初始位置

进行卸载。 

 

表 1  Lennard-Jones 势函数参数 

Table 1  Lennard-Jones potential function parameters used 

in simulation 

Parameter σ/nm ɛ/eV r0/nm 

C-Al 0.2976 0.315 0.744 

C-Ti 0.3759 0.0314 0.9398 

x 

z 

y 

Newton layer 

Constant temperature layer 

Bounding layer 
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图 2  驰豫过程中不同晶粒尺寸基体总能量变化曲线 

Fig.2  Total energy evolution of substrate with different grain 

sizes during relaxation 

 

压头压入基体，γ-TiAl 将发生塑性变形，塑形变

形通常伴随位错形核与滑移。为分析基体位错演化，

采用 OVITO
[23]

可视化软件分析分子动力学模拟计算

过程中产生的数据，运用共近邻分析法 (common 

neighbor analysis，CAN)
[24]

和位错分析法(dislocation 

analysis，DXA)
[25]

识别缺陷原子的结构和类型。在缺

陷演化过程中，根据 CNA 着色识别基体原子结构，

其中绿色原子为 fcc 结构，红色原子为 hcp 结构，白

色原子为无序结构。此外，单层 hcp 原子代表孪晶界

（TB），双层 hcp 原子代表内禀层错（SISF），双层 hcp

原子中间夹杂一层 fcc 结构原子代表外禀层错(SESF)。 

2  结果与讨论 

2.1  载荷-深度曲线 

不同晶粒尺寸的多晶 γ-TiAl 合金在纳米压痕下的

载荷-深度曲线如图 3 所示。在压痕过程中，压痕力为

负表示压头与基体存在吸引力，压痕力为正表示压头

与基体存在排斥力。由图 3 可知，所有载荷-深度曲线

包括 4 个阶段。第 I 阶段，压头与基体接触。此时， 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 3  γ-TiAl 合金在纳米压痕下的载荷-深度曲线 

Fig.3  Load-depth (h) curves of γ-TiAl alloy in nanoindentation 

压痕力为负，说明基体与压头存在吸引力。第 II 阶段，

压头压入基体。随着压入深度的增加，载荷也随之增

大，且近似呈线性关系。在压痕初始阶段，基体发生

弹性变形，晶粒尺寸变化对压痕力影响不大。当压痕

深度为 1.5 nm 时，基体受压区域将发生明显的弹塑性

转变，载荷-深度曲线出现较大幅度的波动，曲线整体

呈上升趋势，但不同晶粒尺寸基体的压痕力增长率不

同。这是因为基体在塑性变形阶段，位错-位错、位错

-晶界间发生相互作用导致压痕力显著增加，但不同晶

粒尺寸的模型因晶粒分布不同，使得晶界结构存在差

异从而造成不同晶粒尺寸的基体中压痕力增长率不

同，并且晶界随晶粒尺寸的减小而增多，也会影响压

痕力。当晶粒尺寸为 9.9 nm 时，压痕力达到最大值

4579 eV/nm。第 III 阶段，卸载，即将压头从最大压痕

深度处撤回。随着压头的上移，压痕力逐渐减小。当

压痕力减小为零时，对应的压痕深度并不为零，这是

因为基体在压痕过程中发生了明显的塑形变形。第 IV

阶段，压头继续上移至压痕力变为负值即压头与基体

存在吸引力。此后压头继续撤回至初始位置，压痕力

始终为 0。 

基于载荷深度曲线，可以计算一些材料的力学参

数，如硬度、弹性模量等。其中，材料硬度被定义为

材料抵抗外力而发生局部塑性变形的能力，由公式（3）

计算得到
[26]

。 

max /H F A                             (3) 

式中，Fmax 是压痕过程中最大压痕力，A 是在最大压

痕力下压头与基体的有效接触面积。 

对于球形压头，其接触面积用公式（4）来表示[27,28]。 

 π 2 -A R h h                           (4) 

式中，h 是压痕深度，R 是压头的半径。 

为确保模拟结果准确，本研究对 3 种相同晶粒尺

寸的模型进行了纳米压痕模拟。硬度随晶粒尺寸变化

的反平方关系如图 4 所示，可以看出，硬度分布存在

2 种不同的区域。当晶粒尺寸大于 9.9 nm 时，γ-TiAl

的硬度随晶粒尺寸的增大而减小；而当晶粒尺寸小于

9.9 nm 时，γ-TiAl 的硬度随晶粒尺寸减少而降低，此

时，多晶 γ-TiAl 开始出现软化现象，材料硬度表现出

反 H-P 关系。由此推断，9.9 nm 可能是 γ-TiAl 发生这

种转变的临界晶粒尺寸。这与 Ding
[29]

对 γ-TiAl 进行拉

伸模拟得到的临界晶粒尺寸 8 nm 有所不同，这是因为

本研究所建立模型的晶粒形状、尺寸、取向具有随机

性。此外，在很多纳米材料中都发现存在反 H-P 临界

晶粒尺寸，如 Al
[30]

、Cu
[31]

等材料。由此，为揭示多

晶 γ-TiAl 中硬度存在反 H-P 关系的具体原因，研究了 
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图 4  硬度随晶粒尺寸反平方关系 

Fig.4  Relationship between hardness and inverse square of grain size 

 

晶粒尺寸分别为 4、8.1、11.8 和 15.6 nm 时，纳米压

痕过程中位错演化过程与应力分布行为。 

2.2  位错演化 

4 种不同晶粒尺寸的模型在压头压入基体时的位

错演化过程如图 5 所示。加载过程中，压头下方区域

原子将发生弹塑性转变，并伴随着弹性恢复能的释放，

而弹性恢复能释放将导致压头下方区域产生位错。当

压痕深度为 1.6 nm（图 a2~d2）时，位错首先在压头

周围和晶界附近形核。随着压痕深度增加至 3.3 nm（图

a3~d3）时，位错穿越晶界并向相邻晶粒中滑移，且位

错数量明显增多。小晶粒尺寸中位错数量明显少于大

晶粒，这是因为致密晶界结构可以有效限制并吸收一

定量的位错，从而有效减小了缺陷范围。大晶粒中晶  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 5  不同晶粒尺寸 γ-TiAl 位错演化过程 

Fig.5  Dislocation evolution process of polycrystalline γ-TiAl alloy: (a) d=4 nm, (b) d=8.1 nm, (c) d=11.8 nm, (d) d=15.6 nm; 

(a1~d1) before the indentation; (a2~d2) h=1.6 nm; (a3~d3) final indentation depth of 3.3 nm; (a4~d4) unloading of indentation
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界较少，位错主要在压头下的晶粒中滑移。而在卸载过

程中，压头下方区域将发生弹性恢复，由图 a4~d4 可知，

压头下方位错和缺陷原子数减少。与小晶粒尺寸模型相

比，大晶粒尺寸中缺陷变化明显。 

对晶粒尺寸为 8.1 和 11.8 nm 基体进行位错演化分

析，以探究基体在压痕过程中出现临界晶粒尺寸的原

因。图 6是晶粒尺寸为 8.1 nm时基体中的位错演化过程。

在压痕深度为 0.5 nm (图 6a)时，位错在晶粒 G1 中形核，

基体开始发生塑性变形。随着压痕深度的增加，位错核

演变成位错，随后位错在 G1 中沿(111)面滑移并破坏正

常原子的堆垛顺序产生堆垛层错。在压痕深度为 1.65 nm 

(图 6b)时，压头下方晶粒 G1 中产生内禀层错，但晶界

阻碍了内禀层错的滑移，故位错在晶界处塞积。这与

Monchus 等
[7]
对 γ-TiAl 进行拉伸测试实验观察到的现象

相吻合。随着压痕深度进一步增大，塞积群中的位错数

量增多，塞积群在晶界 1 处产生应力集中，使得位错穿

越晶界向相邻晶粒内部滑移（图 6c）。此外，在晶粒 G2

中（图 6c），2 个不同滑移面上的内禀层错相交形成面角

位错（Lomer-Cottrell dislocation），阻碍了不全位错继续

向晶内滑移。同时，发现面角位错不仅出现在 8.1 nm 的

基体中，而且在晶粒尺寸为 4、11.8 和 15.6 nm 时也存在，

因此面角位错不是导致基体发生形变机制转变的原因。

面角位错是固定位错，通常不发生滑移和攀移。但随着

压痕深度的增加，晶界 2 处所受应力增大，面角位错被

破坏，晶界 2 处原子开始向晶内扩散，晶界发生滑移和

扩散（图 6d），导致晶粒 G2 与 G3 融合成晶粒 G4，同

时伴随有孪晶界（TB）出现。此外，Zhang 等
[32]

对纳米

多晶铜进行纳米压痕实验研究时也发现了晶粒长大现

象，这与本研究模拟结果相符。 

基体原子压痕前后的位移矢量图如图 6e 所示，为表

达原子在压痕前后的运动趋势，晶粒内部原子被删除只

留下晶界处原子，晶界和晶粒内部原子位移变化被标

注。黑色箭头代表晶界滑移方向，黑色旋转箭头代表晶

粒旋转方向。晶粒旋转是由晶界滑移引起的，晶粒旋转

现象常出现在晶粒尺寸较小的晶体变形中，其依赖于基

体所受外在应力和相邻晶粒的取向等因素影响，但并不

是所有小晶粒尺寸的基体都会出现这种现象。此外，研

究人员通过对 Al
[33]

和 Ni
[34]

的实验研究也发现了晶粒旋

转现象，这与本研究模拟结果一致。 

另外，通过对其它几组基体压痕位错演化过程分

析，发现当晶粒尺寸小于 9.9 nm 时，压头下方晶界滑移

和晶粒旋转现象较为普遍，这表明晶界活动对基体发生

塑性变形有较大的影响。 

晶粒尺寸为 11.8 nm 时的位错演化过程如图 7 所示。

当压痕深度为 1.26 nm 时，位错在晶界 1 处形核并向晶

粒 G1 内滑移。压痕深度为 1.90 nm 时，晶粒 G1 中出现

堆垛层错。随着压痕力的增大，晶界 1 持续吸收来自压

头的压应力而产生应力集中，导致位错在晶界 1 下侧晶

粒 G2 中形核（图 7c）。当压痕力进一步增大，位错在晶

界 1 下侧处发射，然后在晶粒 G2 中传播（图 7d）。此外，

在缺陷演化过程中，没有发现晶界滑移和晶粒旋转现

象，这表明晶界活动在位错演化过程中不起主导作用。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 6  晶粒尺寸为 8.1 nm 模型压头下局部原子结构变化以及压头下晶界处原子由压痕前到压痕后的位移变化趋势 

Fig.6  Configuration of local atoms beneath the indenter of γ-TiAl (8.1 nm): (a) h=0.5 nm, (b) h=1.65 nm, (c) h=2.2 nm, (d) h=3.1 nm; 

(e) displacement of atoms in grain boundaries from the initial state to total loading (the insets are partial enlarged views of the dislocation in 

the ellipse area) 
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图 7  晶粒尺寸为 11.8 nm 模型位错演化过程 

Fig.7  Dislocation evolution process of γ-TiAl with a grain size of 11.8 nm: (a) h=1.26 nm, (b) h=1.90 nm, (c) h=2.90 nm, (d) h=3.30 nm (the 

insets are partial enlarged views of the dislocation in the ellipse area) 

 

由此推断，γ-TiAl 硬度出现反 H-P 关系时必定伴随

着形变机制的转变。当晶粒尺寸小于临界值 9.9 nm 时，

晶界活动是材料发生塑性变形的主要因素；当晶粒尺寸

大于临界值时，位错主导塑性变形。 

2.3  压痕过程中内应力传递分析 

纳米压痕过程中，压头对基体原子的挤压会导致基

体内局部区域的应力升高，随着压痕深度的不断增加，

应力会沿压入方向向基体内部传递，由此导致材料内部

应力变化将直接影响基体原子结构的转变。本研究通过

计算静水压力(hydrostatic stress，HY)和范式等效应力

(von Mises stress，VM)，分析了晶粒尺寸为 4.0、8.1、

11.8、15.6 nm 时的内应力传递分析。HY 和 VM
[16]

的计

算，如公式（5）和（6）所示： 

   hy

1

3
xx yy zzi     
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(6)
 

式中，σhy 是静水压力，σvm 是范式等效应力， i 是原子 

 

序号；σxy、σxz、σzy是原子 3 个正交面的应力分量；σxx、

σyy、σzz 分别是原子 3 个正交方向的应力分量。 

压痕深度为 3.3 nm 时，晶粒尺寸为 4.0、8.1、11.8

和 15.6 nm 时的原子静水压力分布如图 8 所示，受压原

子标记为蓝色，受拉原子标记为红色。可见，不同晶粒

尺寸的最大静水压力都以压应力形式分布在压头下方局

部晶粒中，但压应力分布存在明显差异，即晶粒尺寸越

小，静水压力分布范围越小且更为均匀。这是由于晶界

结构可以吸收来自压头的压应力，同时，晶界还阻碍静

水压力向相邻晶粒内部扩展。 

压痕深度为 3.3 nm 时，上述 4 种晶粒尺寸的范式等

效应力分布如图 9 所示，红色表示高应力，蓝色表示低

应力。由于晶内原子按照 fcc 结构规则排列，而晶界原

子排列疏松且不规则，这导致晶界区域尤其是三叉结晶

界附近有较高的 VM。与压头接触区域应力集中明显，

随着压痕深度的增加，应力由应力集中区域向相邻晶粒

扩散，在大晶粒基体中尤为明显。小晶粒基体由于致密

晶界网格的存在，VM 分布在压头下方局部区域。此外，

与大晶粒尺寸基体相比，小晶粒基体沿压痕方向有较低

范式等效应力梯度。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 8  不同晶粒尺寸 γ-TiAl 合金压痕深度为 3.3 nm 时静水压力分布 

Fig.8  Ηydrostatic pressure distribution of γ-TiAl alloy with different sizes at indentation depth of 3.3 nm: (a) d=4.0 nm, (b) d=8.1 nm, 

(c) d=11.8 nm, and (d) d=15.6 nm 
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图 9  不同晶粒尺寸 γ-TiAl 压痕深度为 3.3 nm 时范式等效压力分布 

Fig.9  Von Mises stress distribution of γ-TiAl alloy with different sizes at indentation depth of 3.3 nm: (a) d=4.0 nm, (b) d=8.1 nm,  

(c) d=11.8 nm, and (d) d=15.6 nm 

 

2.4  压痕过程中形变分析  

不同晶粒尺寸基体表面在压痕前后的形态变化如图

10 所示，原子按照其所处高度着色。由图 10a 和图 10b

可知，压痕达到最大深度时，2 种模型的基体表面原子

位移变化相似。卸载后（图 10c 和 10d），原子位移发生

了变化，晶粒尺寸较大的基体弹性恢复大于晶粒尺寸小

的基体。 

为分析不同晶粒尺寸基体的压痕区域在压头压入及

卸载后的形变，计算了 2 种弹性恢复比
[35]

，即宽度(Wer)

弹性恢复比，如公式（7），深度(ler)弹性恢复比如公式（8）： 

0 1
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100
w w

w
w


  
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0 1
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100
l l

l
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
  
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式中，w0、w1 为基体卸载前后的宽度变化，l0、l1 为深度

变化，如图 11a 所示。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 10  压痕过程中原子位移图 (xoy 平面) 

Fig.10  Atomic displacement diagrams (xoy plane) of γ-TiAl:  

(a, c) d=8.1 nm, and (b, d) d=11.8 nm; (a, b) h=3.3 nm and  

(c, d) unloading of indentation 

压痕过程中基体弹性恢复比与晶粒尺寸的关系如图

11b 所示。由图可知，基体宽度恢复比对晶粒尺寸不敏

感，在 5%左右波动，而深度恢复比随晶粒尺寸的增大

而增加。这是因为弹性恢复比常与材料在压痕过程中发

生的弹塑性变形密切相关。由于晶界本身存在诸多缺陷

如空穴、杂质原子和位错等，则晶界处原子存储的弹性

势能小于晶内原子。因此，在纳米压痕过程中，晶界比

例将显著影响基体塑性变形行为。而晶界占比随晶粒尺

寸的减小而增大，所以晶粒尺寸较大的基体深度弹性恢

复比明显较大。在压痕过程中，基体原子受力集中 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 11  纳米压痕模型弹性恢复比的定义模型及弹性恢复比与 γ-TiAl

合金晶粒尺寸的关系 

Fig.11  Definition of elastic recovery for nanoindentation model (a); 

relationship between elastic recovery ratio and grain size of 

γ-TiAl alloy (b) 
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在压头下方区域，此处原子变形远大于压痕宽度方向原

子变形，导致 γ-TiAl 宽度弹性恢复比远小于深度弹性恢

复比。 

3  结  论 

1) 晶粒尺寸为 9.9 nm，是出现反 H-P 关系的临界

尺寸。当晶粒尺寸小于 9.9 nm 时，γ-TiAl 合金的硬度与

晶粒尺寸表现出反 H-P 关系，位错和晶界活动共同促使

材料发生塑性变形，晶界活动起主导作用。当晶粒尺寸

大于 9.9 nm 时，晶粒尺寸与硬度符合 H-P 关系，晶界对

材料塑性变形影响较小，位错主导基体发生塑性变形。 

2) 在压痕过程中，压头下方有明显的静水压力梯度

和范式等效应力梯度。静水压力主要分布在压头下方局

部区域，范式等效应力则分布在晶界及压头下方区域，

并且晶粒尺寸越小，静水压力和范式等效应力分布更为

均匀。另外，小晶粒尺寸引起的致密晶界网格结构能够

有效抑制压痕缺陷及内应力向材料内部传递。  

3) 在压痕过程中，由于晶界处储存的弹性势能小于

晶内原子，而晶界占比随晶粒尺寸的增大而减小。因此，

γ-TiAl 的深度弹性恢复比随晶粒尺寸的增大而增加。此

外，压入方向的原子变形远大于压痕宽度方向原子的变

形，则宽度弹性恢复比远小于深度弹性恢复比，并且宽

度弹性恢复比对晶粒尺寸不敏感。 
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Effect of Grain Size on Mechanical Properties of γ-TiAl Alloy by Nanoindentation 
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Abstract: To study the effect of grain size on the mechanical properties and deformation behavior of γ-TiAl alloy in nanoindentation process, a 

polycrystalline γ-TiAl model was established by Voronoi method, and the nanoindentation process for different grain sizes was simulated by 

molecular dynamics method. According to the simulation results, the Load-depth curves of different grain sizes were obtained, and the hardness of 

γ-TiAl alloy with 7 kinds of grain sizes was calculated. The results show that the relationship between hardness and grain size exhibits an inverse 

Hall-Petch when the grain size is less than 9.9 nm. Meanwhile, the grain boundary activity and dislocation sliding promote the plastic deformation 

of matrix, and the grain boundary activity plays a major role. However, the relationship between hardness and grain size conforms to Hall-Petch 

when the grain size exceeds 9.9 nm. The grain boundary has little effect on the plastic deformation, and the plastic deformation of matrix is 

dominated by dislocation. In addition, the stress transfer and deformation recovery of γ-TiAl were analyzed in the nanoindentation process, it was 

found that the dense grain boundary grid can effectively inhibit the indentation defects and the internal stress transfer to the matrix. When the grain 

size becomes smaller, the stress distribution will be more uniform under the indenter and the elastic recovery ratio will be smaller along the 

indentation direction. 

Key words: grain size; γ-TiAl; nanoindentation; mechanical properties; molecular dynamics  
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