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摘  要：采用分子动力学模拟了不同尺寸模型的单晶 Ni 及 Ni57Cr19Co19Al5 合金[100]晶向拉伸变形过程，确定了具有稳定

塑性流变应力的模型尺寸，进一步研究了在具有稳定塑性流变应力的相同模型下单晶 Ni 及其合金拉伸变形行为。结果表

明，层错能较低的单晶 Ni57Cr19Co19Al5 合金在小尺寸模型拉伸变形时，容易形成多层孪晶结构或变形孪晶；模型的横截面

边长大于 30 倍的晶格常数时，塑性流变阶段流变应力、相结构及位错密度随应变起伏趋于平稳。具有稳定流变应力的相

同尺寸单晶 Ni 及其合金拉伸时，层错能越低，塑性变形时层错面的面积越大。Shockley 不全位错在单晶 Ni 及其合金塑性

变形过程中起主导作用，多层孪晶的形成伴随着位错耗尽，变形孪晶的形成与湮灭则主要由位错饥饿机制主导。 
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过渡族金属 Ni 由于其原子的第三电子壳层基本上

被填满，可以溶解较多的合金元素进行合金化而仍然保

持奥氏体结构，是镍基高温合金的主要的基体元素[1]。

合金元素加入 Ni 基体，通常会降低奥氏体基体的层错

能[1-4]；层错能越低，越容易发生孪生变形形成变形孪

晶，且在后续退火过程中越容易形成退火孪晶组

织 [5-7]。在镍基变形高温合金中，通过界面调控获得

细小晶粒组织，并引入大量低能孪晶界可显著提高其

综合力学性能[8-11]。因此，探究镍基高温合金在合金化

过程中不同层错能 Ni 基合金变形过程中的组织演变，

研究层错能与变形机制之间的关系对高性能镍基变形

高温合金的成分-组织-性能一体化设计具有重要意义。 
当前，承温能力达到 700 ℃以上的涡轮盘用镍基

变形高温合金中，Ni、Cr、Co、Al 元素的含量超过

80at%，其中 Cr、Co 是主要的固溶强化元素，Al 元素

为主要的沉淀强化元素[12-13]。本课题组前期[14]采用分

子动力学模拟计算了 Cr、Co、Al 合金元素加入 Ni 基
体形成的二元、三元以及四元 Ni 基合金的层错能，结

果表明，Cr、Co、Al 元素的加入都会降低 Ni 基体的

层错能，随着合金化元素种类的增多，Ni 基合金的层

错能随合金元素含量的变化由一元线性关系转变为多

元非线性关系；Ni-Cr-Co-Al 合金的层错能随合金元素

含量的变化出现层错能波动变化的极小值。基于层错

能计算结果，结合热力学计算设计并制备了较低合金

化、低层错能的新型镍基高温合金[15]。为了揭示合金

化过程层错能与变形机制之间的关系，需研究合金化

过程中不同层错能的 Ni 基合金的变形行为。 
单晶作为组成多晶材料的基本单元，为不同取向

金属材料变形行为的模拟提供了方便。分子动力学广

泛应用于金属材料界面能[16-17]、变形机制[18-19]、以及

尺寸效应[20-22]的模拟。当前，大量文献[17,23-27]报道

了单晶金属的变形行为，大多数文献报道主要集中在

尺寸[17,23-24]、合金元素含量[25]以及不同变形参数对单

晶拉伸变形机制的影响[26-27]。Sainath[23]、Cao[24]等对

不同横截面尺寸[100]取向单晶铜纳米线进行了拉伸

变形，结果表明，横截面尺寸不同，微观变形机制不

同，横截面尺寸越大，屈服强度越小，杨氏模量越小，

塑性流变应力越稳定。Lu[25]等人采用分子动力学模拟

了不同 Co 含量 Ni-Co 合金单晶纳米线[100]方向拉伸

变形行为，揭示了 Co 含量对 Ni-Co 合金力学性能的

影响及拉伸过程位错演变。郑茂[26]与朱旭[27]都报道了

周期性边界条件下不同块体单晶 Ni 拉伸变形行为，由
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于选择的模型尺寸不同，使得应力-应变曲线以及对应

的变形机制皆存在不同程度的差异。当前，合金化过

程引起的 Ni 基合金层错能已有大量报道，而层错能-
层错-变形机制之间的关系有待研究。因此，本工作基

于一种新型的低层错能镍基变形高温合金的成分[15]，

通过建立不同模型的块体单晶 Ni 及 Ni57Cr19Co19Al5

合金[100]取向的拉伸变形，研究不同层错能 Ni 及

Ni57Cr19Co19Al5合金在不同尺寸模型下拉伸变形行为，

揭示不同层错能 Ni 基合金拉伸时可能发生的变形机

制。通过流变应力、相结构、位错长度与位错密度的

变化确定相同的拉伸变形模型，进一步研究不同层错

能 单 晶 Ni 、 Ni81Cr19 、 Ni81Co19 、 Ni62Cr19Co19 及

Ni57Cr19Co19Al5 合金拉伸变形行为，为镍基高温合金

的成分-组织-性能一体化设计提供理论参考。 

1  建模与方法 

1.1  Ni 及其合金的层错能 

表 1 为分子动力学模拟方法计算的 Ni、Ni81Cr19、

Ni81Co19、Ni62Cr19Co19 及 Ni57Cr19Co19Al5 合金的平衡

晶格常数和层错能[14]。可以看出，4 种合金的平衡晶

格常数均大于 Ni 的晶格常数 0.352 nm，Ni 的层错能

与试验结果(120~130 mJ·m-2)[28]非常吻合。Ni81Cr19 合

金的层错能比 Ni81Co19 合金低，表明二元合金中 Cr
元素降低层错能的能力大于 Co，这与文献[2,4,29-30]模拟

结果一致。同时，对比 Ni 及 Ni 基合金的层错能发现，

合金化程度越高，层错能越低。 
1.2  单晶 Ni 及其合金拉伸变形 

采用大规模分子动力学模拟软件 LAMMPS[31]沿

X[100]、Y[010]、Z[001]方向创建纵向长度为 6a0 nm，

正方形横截面边长依次为 0.8a0、0.1a0、0.2a0、0.3a0、

0.4a0、0.5a0 nm 的 fcc 结构 Ni 及 Ni57Cr19Co19Al5 合金

单晶模型进行单轴拉伸模拟，如图 1 所示。采用 Diana 
Farkas 与 Alfredo Caro 提 出 的 针 对 fcc 结 构

Fe-Ni-Cr-Co-Al 五元合金的嵌入原子法(EAM)势函数，

势函数模型设计方法与为单原子金属创建可靠的原子

势的方法类似，同时在 Fe-Ni-Cr-Co-Al 五元合金中进行

了晶格常数、层错能的分子动力学模拟，考虑了 Al 含
量较少的情况，均获得了可靠的实验数据[32-33]。为了消

除边界效应，在 X、Y、Z 方向均采用周期性边界条件，

利用 Nose/Hoover 热浴法[34]使整个体系保持恒温，首先

在等温等压 (NPT)系综下通过共轭梯度法 (conjugate 
gradient method)[35]进行能量最小化，时间步长为 1 fs。
然后在 300 K 退火并弛豫 50 ps 获得稳定的能量和温度，

最后采用 NPT 系综沿 X 轴均匀施加载荷，进行 300 K 拉

伸变形，应变速率为 1×109 s-1。为了观察块体单晶模型

在拉伸过程中缺陷的演变，将确定拉伸应变选为 50%。

根据应力-应变曲线、相结构演变以及位错演变，选择

合适的模型尺寸，建立单晶 Ni、Ni81Cr19、Ni81Co19、

Ni62Cr19Co19 及 Ni57Cr19Co19Al5 合金模型进行相同条件

的单晶拉伸。采用可视化软件 OVITO[36]中的共近邻分

析(CNA)[37]和位错提取算法(DXA)[38]对模拟过程产生

的相结构、层错、位错等结构进行分析。 

2  结果与分析 

2.1  单晶 Ni 及 Ni57Cr19Co19Al5合金拉伸应力-应变曲线 

图 2a、2b 分别为不同横截面边长模型下单晶 Ni 
 

表 1  Ni 及 Ni 基合金的平衡晶格常数(a0)与层错能(γISF) 

Table 1  Equilibrium lattice constants (a0) and stacking fault energies (γISF) of Ni and Ni-based alloys[14] 

Alloy Ni Ni81Cr19 Ni81Co19 Ni62Cr19Co19 Ni57Cr19Co19Al5 

a0/×0.1 nm 3.52 3.5244 3.5244 3.5244 3.5446 

γISF/mJ·m-2 125.25 109.34 119.80 97.89 79.36 

 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 1  单晶 Ni 及 Ni57Cr19Co19Al5 合金原子模型 

Fig.1  Atomic models of monocrystalline Ni and Ni57Cr19Co19Al5 alloy  
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及 Ni57Cr19Co19Al5 合金拉伸应力-应变曲线。单晶 Ni
及 Ni57Cr19Co19Al5 合金在不同尺寸的模型拉伸时，应

力-应变曲线均呈现随应变的增加，首先发生弹性变

形，其应力迅速增加，达到峰值应力(屈服应力)后，

应力随应变的增加而迅速下降，发生塑性变形，应力

下降到一定值后，随应变增加，流变应力上下起伏变

化。单晶 Ni 及 Ni57Cr19Co19Al5 合金在弹性变性阶段，

不同模型下应力-应变曲线重合，表明弹性模量不随模

型尺寸变化，这与 Sainath[23]、Cao[24]报道的单晶 Cu
纳米柱尺寸拉伸不同。这是因为 Ni 及 Ni57Cr19Co19Al5

合金拉伸时在三维方向都采用了周期性边界条件，消

除了边界效应，相同成分材料单晶体中的原子之间结

合强度相同，因而弹性模量相同[39]。同时，随着单晶

模型横截面尺寸的增加，流变应力随应变的起伏幅度

越小。从图 2b 可以看出，Ni57Cr19Co19Al5 合金模型的

横截面边长为 2.84 nm 时，存在 2 个屈服应力值。图

2c、2d 分别为单晶 Ni 及 Ni57Cr19Co19Al5 合金不同模

型拉伸的屈服应力以及应变为 0.2~0.5 平均流变应力

值。从图 2c 可以看出，随着单晶模型横截面尺寸的变

化，单晶 Ni 的屈服强度变化不大，在 19.51~19.63 GPa
之间，与文献报道[26-27,40-41]的采用分子动力学模拟计

算的结果相近。Ni57Cr19Co19Al5 合金中(图 2d)，随着

模型尺寸的变化，Ni57Cr19Co19Al5 合金屈服强度在

12.38~12.99 GPa 之间。单晶 Ni 及 Ni57Cr19Co19Al5 合

金中均表明，随单晶模型横截面尺寸的增加，平均流

变应力先减小，到达一定横截面尺寸后(单晶 Ni 为

14.08 nm，Ni57Cr19Co19Al5 合金为 10.63 nm)，平均流

变应力基本相同。分析认为，同样成分的块体单晶材

料，小尺寸模型只能显示块体单晶中局部区域组织的

变化，随着模型尺寸越大，块体单晶变形机制趋于相

同，因而平均流变应力基本相同。对比单晶 Ni 及

Ni57Cr19Co19Al5 合金拉伸屈服应力与平均流变应力值

可以发现，单晶 Ni57Cr19Co19Al5 合金拉伸时屈服强度

与平均流变应力相对较小。这是因为，溶质原子引入

Ni 基体增加了晶体的缺陷，原子间的结合力降低[42]。 
2.2  单晶 Ni 及 Ni57Cr19Co19Al5合金拉伸过程组织演变 

图 3为不同横截面边长模型的单晶Ni拉伸过程中

的相结构变化。弹性变形初期，单晶 Ni 的晶体结构是

面心立方(fcc)结构，随着应变的增加，晶体结构发生

改变，出现了体心立方(bcc)结构以及 Other 结构，达

到屈服应变时，bcc 与 Other 结构含量最大。随着应变

的进一步增加，单晶 Ni 发生塑性变形，密排六方(hcp) 
结构出现，bcc 结构原子含量迅速减少，直至趋于零。

横截面边长小于 7.04 nm 时，Other 结构的含量首先迅速

减小，随后起伏增加。横截面边长大于 7.04 nm 时，Other
结构的含量首先迅速减小，随后趋于缓慢增加。根据 fcc

 
  
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 2  不同横截面边长的单晶 Ni 及 Ni57Cr19Co19Al5 合金模型拉伸应力-应变曲线及力学性能 

Fig.2  Stress-strain curves (a, b) and mechanical properties (c, d) for monocrystalline Ni (a, c) and Ni57Cr19Co19Al5 alloy (b, d) at 

different cross-sectional side length of model during tensile process 
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结构原子排布方式可知，[100]方向拉伸时，立方结构 8
个角位置的原子受力相同，面心原子的受力相同，拉伸

使得 8 个角的原子运动包围了晶胞面心处原子，从而形

成了 bcc 结构，原子在力的作用下无序排列则形成 Other
结构。已有研究表明，bcc 结构与 Other 是形成层错的中

间结构[43]。同时，塑性变形过程中原子发生运动，为了

协调晶粒取向的变化，不同取向原子区域之间形成 Other
结构，即晶界[44]。hcp 结构则是由于塑性变形使得原子

面发生了滑移，形成的层错[45]。对比图 3 中不同横截面

尺寸模型的单晶 Ni 拉伸过程中的结构变化可以看出，

塑性变形阶段，模型尺寸越小，hcp 与 Other 结构的含量

越高，表明越容易形成层错以及发生单晶到多晶的转

变。同时，Other 结构随应变增加而缓慢增加，这是由

于拉伸过程使得空位、位错等缺陷增加使缺陷处原子无

序排列造成的。当横截面边长大于 10.56 nm 时，单晶

Ni 拉伸过程中的相结构变化基本相同。 
结合应力-应变曲线与拉伸过程相结构变化图，对

横截面边长为 2.82 与 14.08 nm 的单晶 Ni 模型的塑性

变形阶段进行 CAN 与 DXA 分析，如图 4。横截面边长

为 2.82 nm (图 4a)，应变(ε)为 0.151 时，塑性变形开始，

层错与 Shockley 不全位错在{111}滑移面同时形成。

ε=0.152 时，发生交滑移，层错含量迅速增加，形成相

互交割的层错，层错交割处产生 Hirth 位错，Other 结

构由弥散转变为聚集。0.152≤ε≤0.37 时的层错含量一

直保持在较高的状态，ε=0.235 时层错含量达到最大

值，此时层错面相互平行或相互交割，1/2[100]全位错、

Shockley 不全位错、Hirth 位错、Frank 不全位错、

Stair-rod 等位错主要在层错交割处形成，并相互缠结

(图 4a3)，层错交割处 Other 结构聚集，趋于形成晶界。

当 ε＞0.37 时，层错逐渐湮灭，层错含量减少，ε=0.5
时，单晶 Ni 中含有少量的层错与相互连接的 Other 原
子团簇。横截面边长为 14.08 nm (图 4b)的单晶 Ni 模型

拉伸，ε=0.150 时，塑性变形发生，层错产生。ε=0.152
时，层错含量最大，此时层错相互平行或相互交割，

Other 结构由分散转变为聚集的团簇。ε＞0.152 时，层

错含量逐渐下降，直至 ε=0.5 时，层错含量最小，层错

交割处同样出现明显的 Other 原子团簇。对比横截面边

长为 2.82 与 14.08 nm 的单晶 Ni 模型拉伸过程组织变

化可知，小尺寸模型单晶 Ni 拉伸时的组织在大尺寸的

局部变化中皆有对应，小尺寸的模型反映了大尺寸模型

中层错相互平行或相互交割处的区域，这与图 3 中相同

应变下小横截面尺寸的 hcp 与 Other 含量较多相对应。

结合横截面边长为 2.82 nm 时 ε=0.235 和 ε=0.5 的原子

图以及横截面边长为 14.08 nm 时 ε=0.152 和 ε=0.5 的原

子图可以发现，层错减少阶段，层错的形核与湮灭是同

时发生的，此时层错的湮灭速率大于形核速率。 
图 5 为不同横截面尺寸的单晶 Ni57Cr19Co19Al5 合

金模型拉伸过程中相结构变化。可以看出，弹性变形

 
   
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 3  不同横截面边长的单晶 Ni 模型拉伸过程相结构演变 

Fig.3  Phase structure evolutions of monocrystalline Ni with different cross-sectional side length of model during tensile process:  

(a) 2.82 nm, (b) 3.52 nm, (c) 7.04 nm, (d) 10.56 nm, (e) 14.08 nm, and (f) 17.06 nm 
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图 4  横截面边长为 2.82 和 14.08 nm 的单晶 Ni 模型拉伸过程不同应变时的原子图 

Fig.4  Atomic graphs of monocrystalline Ni with cross-sectional side length of 2.82 nm (a) and 14.08 nm (b) models at different  

strains during tensile process 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 5  不同横截面尺寸的单晶 Ni57Cr19Co19Al5 合金模型拉伸过程相结构演变 

Fig.5  Phase structure evolutions of monocrystalline Ni57Cr19Co19Al5 alloy with different cross-sectional side length models 

during tensile process: (a) 2.84 nm, (b) 3.55 nm, (c) 7.09 nm, (d) 10.63 nm, (e) 14.18 nm, and (f) 17.72 nm 

 

阶段同样出现了 bcc 与 Other 结构，且 bcc 与 Other 结
构原子的含量随应变的增加而增加，直至达到屈服应

变；在塑性变性阶段，hcp 结构形成，bcc 结构迅速减

少，含量趋于零。横截面边长为 2.84 nm 时，hcp 与 Other
结构原子的含量随应变的变化上下起伏变化；横截面边

长为 3.55 nm 时，hcp 结构原子的含量随应变上下起伏，

Other 原子的含量随应变的增加而增加。横截面边长大

于 3.55 nm 时，随着应变的增加，hcp 原子的含量起伏

下降，Other 结构的含量首先迅速减小，随后趋于缓慢

增加。横截面边长为 2.84 和 3.55 nm 时的 hcp 与 Other
结构原子的含量高于其余横截面边长模型的单晶

Ni57Cr19Co19Al5 合金。当单晶模型的横截面边长大于

10.63 nm 时，单晶 Ni57Cr19Co19Al5 合金相结构变化趋势

相近。对横截面边长为 2.84、3.55 以及 14.18 nm 的单
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晶 Ni57Cr19Co19Al5 合金塑性变形过程进行 CNA 分析，

如图 6 所示。横截面边长为 2.84 nm (图 6a)，ε=0.118 时，

塑性变形发生，形成层错，Other 结构的原子弥散分布。

随着应变的增加，层错的扩展与形核同时发生(应变为

0.123)，单晶 Ni57Cr19Co19Al5 合金中形成大量相互交割的

层错，出现典型的交滑移特征，Other 结构原子聚集分

布于层错交割处。当 ε=0.152 时，这种相互交割的层错

进一步扩展，层错宽度变宽，在相互交割的层错处观 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 

 

图 6  横截面边长为 2.84、3.55 和 14.18 nm 的单晶 Ni57Cr19Co19Al5 合金模型拉伸过程不同应变时的原子图 

Fig.6  Atomic graphs of monocrystalline Ni57Cr19Co19Al5 alloy model with cross-sectional side length of 2.84 nm (a), 3.52 nm (b), and  

14.18 nm (c) models at different strains during tensile process 
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察到 Stair-rod 位错和 Hirth 位错。这是因为相互交割的

层错处的领先不全位错发生位错反应[46]： 

 121 1 12 011
6 6 6
a a a                        (1) 

   211 211 010
6 6 3
a a a                     (2) 

单晶 Ni57Cr19Co19Al5 合金中，相互交割的层错与

Stair-rod和Hirth不可动位错形成的组合结构使得滑移

不易进行，因此 Ni57Cr19Co19Al5 合金发生了孪生变形，

在层错交割处产生了孪晶界面；当 ε=0.189 时，交割

的层错结构消失，形成了多层孪晶组织，表明

0.152≤ε≤0.189时，孪生变形是主要的塑性变形机制，

这与本课题组[47]采用表面机械碾压在 Inconel 625 合

金表面获得的多层孪晶结构相吻合。当 0.189＜
ε≤0.206 时，多层孪晶组织未发生变化。由拉伸过程

相结构演变曲线(图 5a)可知，此时单晶 Ni57Cr19Co19Al5

合金的主要相结构为 fcc 结构以及少量的 hcp 结构。

结合应力 - 应变曲线 ( 图 2b) 可知，在此阶段，

Ni57Cr19Co19Al5 合金发生的是弹性变形，进一步解释

了横截面边长为 2.84 nm 时存在 2 个屈服应力值。当

ε=0.207 时，塑性变形发生，孪晶界处出现 Other 与 hcp
结构，孪晶界逐渐湮灭，ε=0.5 时，大部分孪晶界消失，

少量孪晶界、层错以及较大的 Other 原子团簇存在。

横截面边长为 3.55 nm 拉伸 (图 6b) 时，应变为 0.117
时塑性变形发生，随着塑性变形的进行，层错发生形

核与扩展，层错面相互平行或相互交割。最先形成的

层错面沿着{111}面扩展，形成 2 层原子错排结构。2
层孪晶结构进一步扩展形成变形孪晶，表明此时的孪

晶 是 由 层 错 面 的 顺 序 扩 展 而 形 成 的 ， 这 与

Ni47Cr19Co25Al9 合金[14][001]晶向压缩时孪晶机制形成

的一样，符合 Beyerlein[6]报道的变形孪晶形成机制理

论模型。当 ε=0.190 时，Ni57Cr19Co19Al5 合金中存在大

量的变形孪晶组织，此时孪生变形为主要变形机制。

随着应变的增加，层错的湮灭与形成同时发生，部分

孪晶组织消失(ε=0.5)，Other 原子团簇聚集在层错与层

错的交割处以及层错与孪晶界的交割处。横截面边长

为 14.18 nm 的单晶 Ni57Cr19Co19Al5 合金模型拉伸时

(图 6c)，塑性变形阶段层错产生，随应变的增加层错

快速形核与扩展，当 ε=0.120 时，层错含量最大，此

时 Ni57Cr19Co19Al5 合金中层错相互平行或相互交割，

Other 原子团簇主要聚集在层错与层错的交割处，这主

要是由于层错与层错交割处存在位错，导致原子无序

排列。当 ε＞0.120 时，层错形核与湮灭同时发生，但

是层错的形核速率小于湮灭速率，ε=0.5 时，层错含量

最少，由于拉伸过程使空位等缺陷的增多以及层错交

割处位错的存在，Other 原子团簇弥散分布或聚集在层

错与层错的交割处。对比 3 种尺寸的单晶Ni57Cr19Co19Al5合
金模型可知，小尺寸模型中层错的相互交割同样对应

了大尺寸模型中的层错平行及相互交割的区域。对比

变形过程组织演变可知，小尺寸模型出现了孪晶，而

大尺寸中并未出现，这是因为小模型尺寸拉伸时流变

应力普遍较高(图 2b)，达到了孪生应力。 
2.3  单晶 Ni 及 Ni57Cr19Co19Al5合金拉伸过程位错演变 

图 7 为不同横截面尺寸Ni(图 7a~7f)与Ni57Cr19Co19Al5
合金(图 7g~7l)单晶模型拉伸时不同种类位错长度随应变

的变化曲线。可以看出，在所有横截面尺寸的 Ni 以及

Ni57Cr19Co19Al5合金单晶模型拉伸变形过程中，Shockley
不全位错起主要作用，这与单晶 Ni-Co 合金拉伸过程一

致[25]。单晶模型的横截面尺寸越小，Shockley 不全位错、

Stair-Rod 位错、Hirth 位错、Frank 不全位错以及 Other 位
错长度都随着应变的增加波动变化越显著。这也就解释了

单晶模型的横截面尺寸越小，图 2a、2b 中流变应力起伏阶

段应力随应变起伏越大的现象。这是因为，小尺寸的单晶

模型代表了块体单晶局部的层错交割处的变化趋势，层错

交割处伴随着位错塞积与位错反应的发生，位错含量随应

变的变化越明显。当横截面边长为相同晶格常数的倍数

时，Stair-rod 位错所占比例在单晶 Ni57Cr19Co19Al5 合金拉

伸时明显高于单晶 Ni，表明在 Ni57Cr19Co19Al5 合金中，

Shockley 不全位错与层错更容易形成 Stair-rod 位错。横截

面边长大于 10.56 nm 时，单晶 Ni 拉伸过程位错长度随应

变的变化趋势相似；横截面边长大于 10.63 nm 时，单晶

Ni57Cr19Co19Al5 合金在塑性变形阶段位错长度随应变的变

化趋势相似。进一步根据位错长度与体积的值计算不同尺

寸单晶模型拉伸过程中位错密度的变化，如图 8 所示。不

同横截面尺寸单晶 Ni 与 Ni57Cr19Co19Al5合金拉伸时，位错

密度远高于试验研究的，这与拉伸时的高应变速率有关，

在已报道的分子动力学模拟中皆有此发现[23-24]。从图 8a
可以看出，单晶 Ni 在塑性变形阶段，位错密度首先迅速

增加，然后随着应变的增加，位错密度迅速下降，表明此

阶段发生位错耗尽；最后，位错密度曲线稳定波动下降，

位错形核和位错滑出模型共同作用，即位错饥饿[48]主导塑

性变形。单晶 Ni57Cr19Co19Al5 合金在不同横截面尺寸拉伸

时的位错密度变化如图 8b，横截面边长为 2.84 nm 拉伸时，

位错密度首先迅速增加，然后平稳波动变化，位错饥饿主

导塑性变形。当应变增加至 0.152 时，伴随着孪生变形的

发生，位错密度迅速下降；直至应变为 0.189 时，晶体重

新取向形成了多层孪晶结构，位错密度几乎为 0，表明多

层孪晶形成阶段表现为位错耗尽。应变为 0.189~0.206 时，

重新取向的多层孪晶 Ni57Cr19Co19Al5 合金发生弹性变形，

位错密度未发生改变。随后位错密度随应变的增加而起伏
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增加，这是因为孪晶界阻碍了位错的运动，位错发生增值。

横截面边长为 3.55 nm 时，位错密度随应变的增加起伏上

升或起伏下降，位错饥饿主导整个塑性变形过程，这与变

形孪晶的形成与消失有关。横截面边长大于 3.55 nm 时，

位错密度首先迅速增加，然后随着应变的增加，位错密度

迅速下降。最后，位错密度随应变的增加缓慢波动下降，

单晶 Ni57Cr19Co19Al5 合金在小应变下表现为位错耗尽，大

应变下表现为位错饥饿。模型的横截面尺寸越大，单晶

Ni 及 Ni57Cr19Co19Al5位错密度随应变起伏幅度越小，横截

面边长大于 30a0时，位错密度随应变起伏趋于稳定。 
2.4 不同层错能 Ni 及 Ni 基合金拉伸变形 

根据不同横截面尺寸单晶Ni及Ni57Cr19Co19Al5合金

的拉伸变形行为可知，当横截面边长大于 3a0 nm 时，流

变应力起伏幅度较小、相含量随应变变化趋势趋于相

近、位错长度与位错密度随应变变化起伏幅度小。因此

建立横截面边长为 4a0 nm 的 Ni、Ni81Cr19、Ni81Co19、

Ni62Cr19Co19 及 Ni57Cr19Co19Al5 合金的单晶模型进行[100]
晶向拉伸。应力-应变曲线见图 9a，可以看出，流变应 

   
   
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 

 

 

 

 

 

 

 

图 7  不同横截面边长的单晶 Ni 及 Ni57Cr19Co19Al5 合金模型拉伸过程中不同位错的长度随应变的变化  

Fig.7  Variations of length of different types of dislocation with strain during tensile process of monocrystalline Ni (a-f) and 

Ni57Cr19Co19Al5 alloy models (g-l) with the cross-sectional side length of 2.82 nm (a), 3.52 nm (b), 7.04 nm (c), 10.56 nm (d), 

14.08 nm (e), 17.6 nm (f), 2.84 nm (g), 3.55 nm (h), 7.09 nm (i), 10.63 nm (j), 14.18 nm (k), and 17.72 nm (l) 
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图 8  不同横截面边长单晶 Ni 及 Ni57Cr19Co19Al5 合金拉伸过程中位错密度随应变的变化曲线 

Fig.8  Variations of dislocation density in the monocrystalline Ni (a) and Ni57Cr19Co19Al5 alloy (b) with tensile strain with different 

cross-sectional side lengths 

 

力阶段应力起伏基本稳定，合金化程度越高，弹性模量

越小、发生塑性变形的应变越小。根据图 9b 中不同合

金屈服应力和平均流变应力值可以看出，合金化程度越

高，单晶的屈服应力越小、平均流变应力越小。这主要

是因为与实际金属材料相比，分子动力学模拟是理想的

模型，合金化程度越大，点缺陷越多，原子间结合力减

小；同时基于位错弹性理论[49]可知，溶质原子与溶剂原

子的体积不同，产生晶格畸变，溶质原子的加入使得位

错的应变能降低，因此塑性变形起始阶段形成 Shockley
不全位错所需应力减小。由于层错为 hcp 结构原子组成，

因此对不同层错能 Ni 基合金的 hcp 相含量进行了统计，

见图 9c。可以看出，合金化程度越高，形成层错的应变

越小，层错含量的峰值大小依次为 Ni57Cr19Co19Al5＜Ni
＜Ni81Co19＜Ni62Cr19Co19＜Ni81Cr19，分析认为，这可能

与层错含量峰值有关的应力(图 9a 中黄色点 1~5 分别为

Ni、Ni81Cr19、Ni81Co19、Ni62Cr19Co19 及 Ni57Cr19Co19Al5  
  
  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 9  横截面边长为 4a0 nm 时单晶 Ni 及其合金模型在[100]晶向拉伸变形过程中的应力-应变曲线、力学性能、层错含量随应变的

变化及位错密度随应变的变化 

Fig.9  Stress-strain curves (a), mechanical properties (b), hcp content as a function of strain (c), and dislocation density as a function of 

strain (d) for monocrystalline Ni and its alloys model during tensile deformation in the [100] orientation with the cross-section side 

length of 4a0 nm 
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合金层错含量峰值对应的应力)及层错能的共同作用有

关。对比流变应力阶段的层错含量可知，当应力趋于稳

定起伏时，虽然 Ni57Cr19Co19Al5 合金的层错含量相对较

高，但是由于层错含量随应变增加起伏变化时，层错含

量曲线皆有相交，这同样与应力起伏有关。图 9d 为不

同层错能 Ni 基合金拉伸过程位错密度随应变的变化，

不同层错能 Ni 及其合金在小应变下皆表现为位错耗尽，

大应变下皆表现为位错饥饿。 
结合图 9a、9c、9d 可以看出，随着塑性变形的开

始，层错与 Shockley 不全位错同时形成，层错含量(图
9c)与位错密度(图 9d)随应变的增加而迅速增加，达到

最大值，此阶段塑性变形以 Shockley 不全位错的滑移

占主导。Ni 及 Ni 基合金[100]晶向拉伸达到层错峰值

对应的{111}面原子图如图 10a~10e 所示。可以看出，

层错面积的大小依次为 Ni＜Ni81Co19＜Ni81Cr19＜

Ni62Cr19Co19＜Ni57Cr19Co19Al5，显然层错能越小，层

错面积越大，这与文献[5]报道一致。这是因为，层错

能与层错的宽度成反比，层错能越低，层错的宽度越

宽[5,50]。同时，结合图 10a~10e 可知，高层错能金属易

发生交滑移形成相互交割的层错，层错面限制了层错

的扩展。然而，与 Ni57Cr19Co19Al5 合金在横截面尺寸

为 3.55 nm 拉伸时不同，随着变形程度的进一步增加，

相互交割的{111}面发生交滑移，层错发生湮灭，如图

10e 和 10f 所示。此阶段层错湮灭速率大于层错形核速

率，层错含量减小，伴随着位错耗尽；随着变形程度

的进一步增加，层错湮灭速率与层错形核速率逐渐趋

于平稳的起伏变化，位错饥饿主导塑性变形，表现为

应力趋于平稳的起伏变化。在横截面边长为 4a0 nm 的

单 晶 Ni 、 Ni81Cr19 、 Ni81Co19 、 Ni62Cr19Co19 及

Ni57Cr19Co19Al5 合金在[100]晶向拉伸时，拉伸过程中

皆未发现孪晶。因此，变形机制为滑移变形机制。这

是因为[100]晶向拉伸时，切应力方向与拉伸力方向呈

45°，有利于{111}密排面滑移。研究发现，Cu 的层错

能(45 mJ·m-2)[6]低于 Ni57Cr19Co19Al5 合金的层错能，

[100]晶向拉伸过程中同样未观察到孪晶组织[23-24]。因

此，除了层错能与横截面尺寸，孪生变形还与晶体的

取向有关，这在 Chowdhury[51]的研究中得到证实，

Chowdhury[51]的研究表明，单晶体在[111]晶向拉伸或

者 [100]晶向压缩容易发生孪生变形，这在单晶

Ni47Cr19Co25Al9 合金[100]晶向压缩时得到证实[14]。 
 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 10  横截面边长为 4a0 nm 的单晶 Ni、Ni81Cr19、Ni81Co19、Ni62Cr19Co19 及 Ni57Cr19Co19Al5 合金模型达到层错含量峰值时{111}面

原子图及单晶 Ni57Cr19Co19Al5 合金层错含量达到峰值后进一步变形的原子图 

Fig.10  Atomic graphs of {111} plane of the monocrystalline Ni (a), Ni81Cr19 (b), Ni81Co19 (c), Ni62Cr19Co19 (d), Ni57Cr19Co19Al5 (e-f) 

alloy models with the cross-sectional side length of 4a0 nm when the stacking faults content reaches the peak values: (a) ε=0.152,    

(b) ε=0.148, (c) ε=0.149, (d) ε=0.147, (e) ε=0.12, and (f) ε=0.127 (Fig.10f is the atomic graph of further deformation of 

monocrystalline Ni57Cr19Co19Al5 alloy after reaching the stacking faults content peak value) 

 

3  结  论 

1) Ni 基合金的合金化程度越高，层错能越低，拉

伸过程越容易发生孪生变形，形成具有共格界面的多

层孪晶或非共格界面的变形孪晶。多层孪晶的形成是

Stair-rod 位错和 Hirth 位错抑制了滑移造成的，非共格

界面的变形孪晶是层错面顺序扩展的结果。 
2) 模型的横截面尺寸越小，单晶Ni及Ni57Cr19Co19Al5
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合金的平均流变应力越大，流变应力、相结构及位错

密度随应变起伏越显著，横截面边长大于 3a0 nm 时，

塑性流变阶段流变应力、相结构及位错密度随应变起

伏趋于平稳，具有稳定塑性流变的相同尺寸模型的单

晶 Ni 及 Ni 基合金拉伸时，层错能越小，变形过程中

形成的层错面面积越大。 
3) 单晶 Ni 及其合金拉伸过程中，Shockley 不全

位错在塑性变形过程中起主导作用，多层孪晶的形成

伴随着位错耗尽，变形孪晶的形成与湮灭则主要由位

错饥饿机制主导。 
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Molecular Dynamics Simulation of Tensile Deformation Behavior of Monocrystalline 
Ni and Its Alloys with Different Stacking Fault Energies 

 
Chen Jianjun1,2, Ding Yutian1,2, Ma Yuanjun3, Gao Yubi1,2, Wang Xingmao1,2 

(1. School of Materials Science and Engineering, Lanzhou University of Technology, Lanzhou 730050, China) 

(2. State Key Laboratory of Advanced Processing and Recycling of Nonferrous Metals, Lanzhou University of Technology,  

Lanzhou 730050, China) 

(3. School of Mechanical Engineering, Lanzhou Petrochemical University of Vocational Technology, Lanzhou 730060, China) 

 

Abstract: The uniaxial tensile deformation of monocrystalline Ni and Ni57Cr19Co19Al5 alloy models with different cross-sectional size 

models in the [100] orientation was simulated by molecular dynamics, and the appropriate simulation model size with stable plastic flow 

stress was determined. The tensile deformation behavior of monocrystalline Ni and its alloys of the same model with stable flow stress 

were further studied. The results show that the monocrystalline Ni57Cr19Co19Al5 alloy with smaller model sizes are likely to form 

multi-layer twins or deformation twins during the tensile process because of low stacking fault energy. As the cross-sectional side length 

of model is greater than 30 times of lattice constant, the fluctuation of the flow stress, phase structures and dislocation density in the 

plastic flow stage tends to be stable with the variation of strain. When the monocrystalline Ni and Ni-based alloys with same model at 

stable flow stress stage are stretched, the lower the stacking fault energy is, the larger the area of the stacking faults plane during plastic 

deformation. During the tensile process of monocrystalline Ni and Ni-based alloys, Shockley partials play a leading role in the plastic 

deformation process. The formation of multi-layer twins is accompanied by dislocation exhaustion, while the formation and annihilation of 

deformation twins are mainly dominated by the dislocation starvation mechanism. 

Key words: molecular dynamics simulation; monocrystalline Ni-based alloys; stacking fault energy; twin; dislocation  
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