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摘要：包申格效应是指金属材料在预加载后反向加载时屈服应力显著降低的经典现象。本文系统综述了近二十年来该

领域在微观物理机制、先进材料响应、本构建模及工程调控方面的研究进展。在微观尺度，多尺度实验表征揭示了高层

错能金属（如铝及其合金、铁）与低层错能金属（如黄铜、奥氏体不锈钢）中位错偶极子、位错胞、孪晶界等缺陷在循环加载

下的非对称演化，建立了宏观背应力与微观缺陷结构的定量关联。在介观尺度，离散位错动力学与晶体塑性有限元方法

的跨尺度耦合阐明了背应力的非局部特性与晶粒间非均匀分布的本质。本文讨论了传统金属如铝合金、钢中的包申格

效应，并重点讨论了高熵合金、镁合金、纳米结构金属及形状记忆合金中由多机制协同产生的独特包申格效应行为。在

此基础上，回顾了背应力模型从经验公式向基于位错密度的物理基本构模型的演进，以及晶体塑性框架下考虑微观结构

非均匀性的本构建模方法。进而总结了包申格效应在材料成形、疲劳评估及性能导向设计中的应用策略，体现了从被动规

避向主动利用的转变。最后，展望了极端环境效应、高通量效应图谱、多物理场耦合及跨尺度集成计算平台等未来方向。
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Multiscale physical mechanisms and research frontiers of the 
Bauschinger effect in metallic materials
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Abstract：The Bauschinger effect is a classical phenomenon in which metallic materials exhibit a significant 
reduction in yield stress upon reverse loading after preloading. This review systematically summarizes 
research advances over the past two decades in microscopic physical mechanisms， responses of advanced 
materials， constitutive modeling， and engineering control strategies related to the Bauschinger effect. At 
the microscopic scale， multiscale experimental characterizations have revealed the asymmetric evolution of 
defect structures （e.g.， dislocation dipoles， dislocation cells， and twin boundaries） under cyclic loading， 
with such behavior observed in both high stacking-fault-energy metals （such as Al and its alloys， Fe） and 
low stacking-fault-energy metals （such as brass and austenitic stainless steels）， establishing a quantitative 
correlation between macroscopic back stress and microscopic defect structures. At the mesoscopic scale， 
cross-scale coupling of discrete dislocation dynamics and crystal plasticity finite element methods has 
elucidated the non-local characteristics of back stress and the nature of its heterogeneous intergranular 
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distribution. This review discusses the Bauschinger effect in conventional metals such as aluminum alloys 
and steel， and focuses on the unique Bauschinger effect behaviors arising from multi-mechanism synergy in 
high-entropy alloys， magnesium alloys， nanostructured metals， and shape memory alloys. On this basis， 
the evolution of back stress models from empirical formulas to dislocation-density-based physically-based 
constitutive models is reviewed， along with constitutive modeling approaches that account for 
microstructural heterogeneity within the crystal plasticity framework. Furthermore， application strategies of 
the Bauschinger effect in material forming， fatigue evaluation， and performance-oriented design are 
summarized， reflecting a shift from passive avoidance to active utilization. Finally， future directions are 
discussed， including extreme environmental effects， high-throughput effect mapping， multi-physics field 
coupling， and cross-scale integrated computational platforms.
Key words：Bauschinger effect；back stress；multiscale physical mechanisms；advanced structural materials；
crystal plasticity constitutive modeling；multi-mechanism synergy

金属材料在经历单向载荷发生塑性变形后，若卸

载后沿相反方向重新加载，反向屈服应力会显著低于

正向屈服应力。这一现象由德国学者约翰·包申格［1］

在 1886年进行铜、铁等金属的实验中首次系统记载与

论述，并被命名为包申格效应。这一看似简单的现

象，蕴含着金属材料在变形过程中微观结构演化的核

心信息。包申格效应不仅将位错与固体力学连接起

来，还影响着材料成形精度、结构疲劳寿命乃至先进

材料设计理念等关键科学问题。在揭示包申格效应

的过程中，研究者对金属材料的认识不断深入，其研

究范式经历了从宏观唯象描述到微观机制解析，再向

多尺度定量化预测的根本性转变。

在经典的理论框架下，包申格效应是由位错运

动产生的背应力所导致的。研究者通过力学实验定

义了包申格应力、包申格应变等参数，还建立了基于

背应力的唯象模型［2-3］。唯象模型将材料塑性行为

抽象为若干个材料参数，并用来描述包申格效应，本

质上是将塑性变形产生的长程内应力场抽象成了一

个与外加应力协同或对抗的变量，从而解释反向加

载时屈服提前的宏观现象［4-5］。同时，基于位错偶极

子形成与湮灭［6］、位错胞状结构非对称演化［7］的微

观机制也相继被提出，为这一现象提供了初步的物

理依据。

随着工程材料体系的多元化与使役环境的复杂

化，唯象模型的局限性开始逐渐显现。首先，唯象模

型中材料参数缺乏明确的物理意义，无法与材料自身

的微观结构（如位错密度、晶粒尺寸、析出相形貌等）

建立联系，导致同一模型在应用于不同材料或加载条

件时预测能力不足。其次，经典理论主要针对成分结

构相对简单的纯金属或单相合金（如铝及其合金、铁

钢），而现代工程材料（如多相合金、复合材料）则具有

高度复杂的微观结构，其变形往往涉及孪生、相变、晶

界滑移等多种机制的耦合，这使得基于单一机制的经

典模型难以准确描述包申格效应。再次，实际工程材

料是多晶材料，其内部具有不均匀的晶粒取向、晶界

类型、第二相分布，这些微观结构非均匀性导致局部应

力应变状态和位错演化路径存在差异，经典理论基于

宏观均匀化的假设忽略了这一因素。最后，高熵合金、

镁合金、纳米结构金属及形状记忆合金等材料中，位

错、孪晶、相变及晶界活动等多机制协同作用所产生的

独特响应，已远超经典单一背应力模型的描述范畴。

正是这些挑战，推动着研究者对包申格效应研究

的不断深入。近二十年来，实验表征技术与计算模拟

方法得到显著发展，为揭示包申格效应的物理本质提

供了坚实基础。实验表征技术方面，原位技术实现了

直接观察循环加载下位错动态演化过程［7-8］，高能同步

辐射X射线衍射技术能够定量测量多晶体内部的弹性

应变与背应力分布［9-10］，电子背散射衍射结合高分辨

率数字图像能够计算几何必需位错（geometrically nec⁃
essary dislocation，GND）［11-12］。在计算模拟方面，离散

位错动力学方法从位错段的运动方程出发，能够精确

描述位错结构的自组织行为及其对背应力的贡献［13］；

晶体塑性有限元方法则在多晶框架下考虑位错的运

动规律以及晶粒取向与晶界的非均匀影响［14］；第一性

原理计算则为理解溶质原子、层错等原子尺度缺陷对

位错可逆性的影响提供了量子力学基础［15-16］。研究手

段的丰富，推动研究者对包申格效应的认识从“位错

与障碍物相互作用”扩展为“多尺度缺陷结构在非对

称载荷下的协同演化与背应力动态重分布”的系统性

物理框架。

本文旨在系统梳理和讨论包申格效应的研究现

状与未来趋势，强调包申格效应的基础理论内涵，突

出当前关于包申格效应研究的创新性与前沿性。本

文将聚焦于几个关键科学问题：包申格效应的微观物
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理机制在原子、位错及晶粒等多尺度上的统一描述方

式；在不同材料体系中包申格效应的表现形式及其异

同；能够准确预测复杂加载路径下包申格效应的物理

基背应力本构模型的构建方法。通过对这些问题的

深入探讨，本文将讨论包申格效应研究如何从被动的

“效应表征”到主动的“效应设计”，进而服务于高性

能材料的开发及其使役性能的评估。图 1［10，17-26］勾勒

了包申格效应从宏观表象到微观机制、再向多尺度建

模与材料设计延伸的总体脉络，为后文的系统论述提

供了逻辑框架。

1　包申格效应的经典理论框架与局限

为了理解当前关于包申格效应研究的创新性与

前沿性，需要先系统回顾其经典理论，并客观看待包

申格效应在面对当前工程材料时显现出的局限性。

正是当前存在的局限性，驱动着对包申格效应的研究

向多尺度、物理基方向演化发展。

1.1　宏观表征与唯象模型

包申格效应的典型实验过程为：沿着某一方向加

载，然后卸载再进行反向加载，得到如图 2 所示的应

力-应变曲线。通过这一曲线可以定义能够反映包申

格效应的参数。

最常用的量化参数是包申格应力（Bauschinger 
stress），定义为正向预塑性应变对应的流动应力与反

向屈服应力之差（∆σB），见式（1）［27］：

∆σB = σ f - σ r （1）
式中：σ f为正向预塑性应变对应的流动应力，即材料在

正向加载至预定应变时的真实应力；σ r 为反向加载时

的屈服应力（通常取 0.2% 残余应变对应的条件屈服

应力）。该参数直接反映了反向加载时材料抵抗塑性

变形能力的衰减程度。另一个重要参数是包申格应

变（Bauschinger strain），定义为当反向流动应力值与正

向流动应力值相等时二者应变的差值（∆εB），见式（2）：

图1　包申格效应研究的多尺度框架［10，17-26］

Fig.1　A multiscale framework for the study of the Bauschinger effect［10，17-26］
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∆εB = εσf - ε′σf （2）
式中：εσf 为达到正向流动应力所对应的应变值；ε′σf 为达

到与正向流动应力值相等的反向流动应力所对应的

应变值。包申格应变表示材料需要额外进行的塑性

变形程度大小，对于理解材料的软化行为具有重要意

义。应该注意的是，包申格效应不仅存在于拉伸-压缩

这种加载路径完全相反的情况中，还存在于正交方向

加载、拉-扭复合加载等非比例加载的情况，但此时包

申格效应的表现形式将变得更加复杂，通常需要引入

包申格效应的三维应力空间屈服面（yield surface）概

念来描述。

研究者开发了一系列唯象模型，用于描述包申格

效应。其中最重要的是随动硬化模型（kinematic hard⁃
ening model）及其衍生出的背应力模型［28-29］。这一类

模型的核心思想是，塑性变形导致材料内部产生一种

与外加应力方向相反的长程内应力场，称为背应力

（back stress），记为张量 α。该背应力与柯西应力 σ 叠

加，共同决定材料的屈服行为，其有效驱动力 σeff 可表

达为式（3）：

σeff = σ - α （3）
屈服条件相应修正为式（4）：

f (σ - α)= σy （4）
式中：f为屈服函数；σy 为材料的初始屈服应力。在加

载过程中，随着塑性变形的进行，背应力也将持续增

加，从而增加了维持位错运动所需要的应力，这一机

制是加工硬化的微观本质。当对试样卸载并施加反

向载荷时，背应力方向将与外加应力方向一致，这将

会显著降低在反向加载过程中启动位错时所需要的

临界分切应力，最终在宏观上表现为反向屈服应力的

降低，即包申格效应。背应力模型将复杂的微观物理

过程抽象为一个内变量，在宏观层面上极大程度简化

了包申格效应的力学描述。在此基础上，研究者进一步

提出了非线性随动硬化模型，并引入动态恢复项来描述

循环加载过程中循环硬化/软化等复杂行为［30-31］。这类

模型在工程有限元分析中得到了广泛应用，成为模拟板

料成形回弹［32］、结构疲劳［33］等问题的重要工具。

1.2　微观物理机制的经典诠释

在微观物理层面，包申格理论将这一效应归因于

塑性变形过程中位错与障碍物之间的相互作用。具

体体现在两个方面：可动位错的不均匀分布与位错偶

极子的形成。

对于具有中等或高层错能的金属（如铝及其合

金、铜、铁），塑性变形过程中位错倾向于不均匀分布，

形成由高位错密度区域（位错墙）和低位错密度区域

图2　包申格效应的宏观力学表现与背应力概念示意图

Fig.2　Schematic diagram of the macroscopic mechanical manifestations of the Bauschinger effect and the concept of back stress
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（胞内）构成的胞状结构［34-36］。在正向加载过程中，可

动位错主要在胞内运动，并被胞壁中的位错网络所阻

碍，导致胞壁内积累大量几何必需位错，这些位错会

产生长程内应力场，即背应力。卸载后，胞壁内的位

错结构保留。当进行反向加载时，胞内可动位错在外

加应力与背应力的帮助下克服胞壁的阻碍进行反向

运动，表现出包申格效应。这一机制强调了位错结构

的空间不均匀性对包申格效应的贡献。

对于具有较低层错能的金属（如黄铜、奥氏体不

锈钢），位错不易发生交滑移，而是倾向在同一滑移面

上形成位错偶极子［37-38］。位错偶极子由两个符号相

反、彼此靠近且平行的位错组成。在正向加载过程中

形成大量位错偶极子，会产生高密度的局部弹性应力

场［39］。当卸载并反向加载时一部分位错偶极子会发

生解离，释放出与原始可动位错符号相反的位错［40］。

这些被释放出的位错在较低的外加应力下即可运动，

从而表现为包申格效应。位错偶极子的形成与解离机

制被认为是低层错能金属中包申格效应的主要来源。

以上两种机制是在不同材料和不同变形阶段中

共同发挥作用的。经典理论还指出，可动位错的密度

也会影响包申格效应。在正向加载初期，可动位错密

度迅速增加，背应力也会随之增加，包申格效应增强；

随着应变程度不断增大，位错结构趋于稳定，背应力

增长也会减缓，包申格效应趋于饱和。基于位错动力

学的描述，为理解包申格效应的应变依赖性提供了初

步的物理解释。

1.3　面对复杂问题的经典理论局限

尽管利用经典理论能解释纯金属如（铝、铁、铜

等）和单相合金（如镍合金、铝合金等）的包申格效应

所具备的基本特征，并催生了相关唯象模型的发展，

但面对现代先进材料的复杂微观结构与苛刻使役环

境时，经典理论的局限性逐渐显现。这些局限性可以

分解为如下的几个核心科学问题。

第一，唯象模型的物理基础薄弱。唯象模型中材

料参数缺乏明确的物理依据，也没有与位错密度、位

错胞尺寸、几何必需位错密度、析出相等建立关联，这

使得模型应用于不同材料体系时，其参数必须通过实

验重新拟合标定，外推性差。此外，模型将背应力简

化为一个标量或二阶张量，无法描述在实际材料中背

应力分布的非均匀性。

第二，对微观机制的多样性与协同性认识不足。

经典理论主要基于纯金属或单相合金中“自由”位错

的行为，但现代工程材料中普遍存在多种强化相、大

量溶质原子以及各种晶体缺陷。这些因素与位错之

间相互作用的方式不同，对背应力的影响不同，并且

它们之间还可能存在更加复杂的耦合效应。使用经

典理论难以量化每一种机制对总背应力的相对贡献，

也无法描述随应变程度增加不同机制之间的动态竞

争关系。当多种变形机制（如孪生、相变）同时激活

时，经典理论缺乏描述此类多机制耦合行为的物理内

变量。

第三，无法描述非均匀微观结构中的效应。实际

工程材料均为多晶体，存在晶粒取向、晶界类型、第二

相分布、局部化学成分不同等微观结构非均匀性。这

种非均匀性导致在不同晶粒或不同区域内，局部应力

应变状态、位错演化路径和背应力分布存在巨大差

异。经典理论基于宏观均匀化假设，完全忽略了这种

微观结构非均匀性所带来的影响。例如，不同取向晶

粒对宏观包申格效应的贡献截然不同，晶界作为位错

运动的强障碍，其附近会形成几何必需位错堆积，产

生显著的局部背应力，这些都无法用均匀化的宏观模

型准确描述。

第四，对先进材料中独特效应的解释能力不足。

高熵合金、镁合金、纳米结构金属及形状记忆合金等

新兴材料的塑性变形机制往往不同于传统金属，经典

理论难以对这类材料的包申格效应准确描述。高熵

合金中存在严重的晶格畸变和化学短程有序，位错运

动呈现“波浪式”特征，其包申格效应表现出异常大的

幅度和独特的应变依赖性。镁合金中孪晶-去孪晶过

程对包申格效应具有决定性影响，这种极性变形机制

使得反向加载时孪晶界反向迁移并直接贡献于塑性

应变，导致包申格效应呈现出强烈的各向异性，其物

理本质与经典理论中基于位错可逆性的描述完全不

同。纳米结构金属中晶界活动（晶界滑移、晶界迁移）

可能成为主导机制，导致其包申格效应远弱于粗晶材

料，这一趋势与经典理论预期相悖。形状记忆合金中

应力诱导的马氏体相变与逆相变过程与位错机制深

度耦合，产生了“相变包申格效应”这一全新现象。对

于这些新兴材料中观察到的独特行为，经典理论无法

提供合理的物理解释，亟须建立新的理论框架。

综上所述，经典理论为包申格效应的研究奠定了

基础，但存在物理基础弱、微观机制认识不足、无法描

述微观结构非均匀性等问题，限制了研究者对包申格

效应的进一步理解与应用。同时，这些问题也反过来

催生了以多尺度实验表征、跨尺度计算模拟和物理基

本构模型为核心的新一代研究范式。

2　包申格效应微观物理机制的多尺度新认知

经典理论框架的局限性在于对塑性变形过程中
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缺陷结构动态演化认识的不完整。近二十年来，实验

表征技术的空间分辨率与时间分辨率实现了大幅提

升，同时计算模拟方法也从原子尺度向介观尺度拓

展。研究者通过融合这两种技术得以首次从原子、位

错、晶粒等多个尺度直接观察、定量测量和精确模拟

包申格效应相关的微观物理过程，从而构建起更完整

的理论。本节将从先进实验表征和先进计算模拟两

个维度，系统阐述对这一多尺度的新认知。

2.1　基于先进实验表征的微观机制解析

2.1.1　位错组态的原位观察

现阶段，研究者可以使用原位透射电子显微镜技

术，在纳米尺度上直接观察循环加载过程中位错结构

的动态演化，为包申格效应的位错机制研究提供最直

接的实验证据。研究揭示了一个关键现象：在正加载

过程中形成的位错缠结和位错偶极子并非静态结构，

而是具有高度动态响应特性［41-42］。

在面心立方金属如铜中，原位观察结果表明，正

向加载时位错倾向于在晶界和析出相附近形成高密

度的位错缠结［43］。当卸载并施加反向载荷时，只有部

分位错会反向运动。一部分位错在正向加载时被钉

扎，在反向加载时会“退钉扎”并反向运动，这些可逆

位错主要来源于胞壁处几何必需位错堆积产生的背

应力对胞内可动位错的反向驱动以及先前形成的部

分位错偶极子的解离［23，42］，这可以将宏观背应力这一

抽象概念与位错直接关联起来。进一步研究发现，随

着预应变的增加，位错结构从离散的偶极子演化为位

错墙和胞状结构，可逆位错的比例随之逐渐降低，这

解释了包申格效应随预应变量增大而趋于饱和的物

理根源。

对于具有低层错能的金属如奥氏体不锈钢，通过

原位观察揭示了另一种机制。在这类材料中，层错和

形变孪晶在变形过程中起重要作用。原位观察结果

表明，正向加载时形成的层错和孪晶界在反向加载时

会阻碍位错的运动［44-45］，导致位错在界面处堆积并产

生强烈的局部背应力。同时，在某些条件下孪晶界也

可以发生可逆迁移，即去孪晶过程［46-47］，这将直接影响

包申格效应，是导致包申格效应增强的另一重要机

制。这些原位观察结果表明，实际上包申格效应中的

微观物理机制涉及多种缺陷结构及其动态演化等过

程，远比经典理论中所描述机制丰富和复杂得多。

2.1.2　基于高能X射线衍射的背应力定量化

高能同步辐射X射线衍射技术凭借其高穿透力和

高分辨率优势，能够在加载过程中原位测量多晶体内

部各晶粒的晶格应变，进而定量计算由位错结构引起

的背应力及其在晶粒尺度上的分布特征［10，48］。该技术

的核心价值在于将背应力从宏观唯象模型中的抽象

内变量转变为可由实验直接测量的物理量，从而为理

论模型的验证与标定提供定量基准。

基于高能X射线衍射的研究揭示了背应力在材料

内部并非均匀分布，而是表现出强烈的晶粒取向依赖

性［49-50］。在面心立方金属如铜和镍的变形过程中，施

密特因子较小的“硬”取向晶粒承受的背应力显著高

于施密特因子较大的“软”取向晶粒，两者差值可达数

倍，且这一差异随预应变的增加而增大。造成这一现

象的根本原因在于，不同取向晶粒的滑移系激活顺序

与激活程度存在差异，导致几何必需位错密度及其产

生的长程内应力场在不同晶粒间呈现非均匀分布。

此外，三维X射线衍射技术使得研究者能够在循环加

载过程中同步追踪数百个晶粒的个体行为。结果表

明，在宏观卸载状态下，尽管材料的宏观应力为零，但

大量晶粒内部仍存在显著的残余弹性应变，这些应变

以正负交替的“应力镶嵌”形式在空间上周期性分

布［51-52］。微观背应力的幅值与空间排布直接决定了反

向加载时的初始屈服行为，不同晶粒之间的背应力差

异可达数值量级之差。

高能X射线衍射还能够定量揭示背应力随预应变

的演化规律。研究表明，在小应变阶段（通常小于

2%），背应力随预应变的增加而快速上升；当预应变

超过临界值后，背应力的增长速度逐步减缓，并在大

应变阶段趋于饱和［10，49-50］。这一演化趋势与位错结构

的演变过程高度吻合：小应变阶段位错快速增殖，位

错偶极子和缠结密度急剧增加；大应变阶段位错自组

织形成稳定的胞状结构，位错密度的增加速率显著降

低。通过将高能X射线衍射测量的晶粒尺度背应力与

透射电镜观察的位错结构进行跨尺度关联分析，研究

者建立了背应力与位错胞尺寸、几何必需位错密度之

间的定量关系。这类定量关系的确立，为物理基本构

模型中的背应力演化方程提供了直接的实验依据，使

模型参数从经验拟合值转变为可由独立实验测量的

物理量，从根本上提升了本构模型的外推预测能力。

2.1.3　电子背散射衍射揭示的晶界效应

晶界作为多晶体材料中最为关键的微观结构特

征之一，其对包申格效应的贡献长期难以定量表征。

电子背散射衍射技术的应用改变了这一局面，通过测

量晶粒内部几何必需位错密度在变形前后的变化，能

够定量揭示晶界在包申格效应中的核心作用［46，53-54］。

例如，研究者利用电子背散射衍射技术对铝合金

进行研究，结果发现在正向加载过程中几何必需位错

主要在晶界附近累积，形成明显的取向梯度［54］，这些

几何必需位错是晶界处背应力的主要来源。共格孪
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晶界、随机大角度晶界与小角度晶界对几何必需位错

的存储能力存在显著差异［55］。共格孪晶界由于其原

子尺度的共格性，既能有效阻碍位错运动，又能允许

一定程度的位错穿越，因此其附近累积的几何必需位

错密度相对较低［56］。随机大角度晶界是位错运动的

强障碍，位错在其附近大量堆积，产生极高的局部背

应力［55，57］。小角度晶界则由位错阵列构成，其本身既

是背应力的来源，也是位错传递的通道［58］，表现出介

于前两者之间的特性。

借助电子背散射衍射技术并结合原位加载实验，

可以定量追踪反向加载过程中几何必需位错的演化

行为。当施加反向载荷时，晶界附近的几何必需位错

会发生重排和部分湮灭导致局部取向梯度减小，这个

现象与反向屈服行为直接相关。例如，几何必需位错

密度降低越快的晶界，局部背应力也会明显降低。不

同的晶界类型导致几何必需位错的演化速率存在差

异，为通过晶界工程调控包申格效应提供了理论基

础。例如，通过提高共格孪晶界的比例，在保持材料

强度的同时调控背应力的积累与释放，从而实现对包

申格效应的优化设计［54-56］。

2.2　基于先进计算模拟的跨尺度机制揭示

实验和表征技术能提供多尺度的微观结构信息，

但现阶段仍受限于时空分辨率，无法完整揭示缺陷演

化的全过程。针对这一情况，计算模拟方法，特别是

离散位错动力学和第一性原理计算能有效地解决上

述问题，并能够以原子尺度和位错尺度揭示实验现象

背后的物理机制。

2.2.1　离散位错动力学方法及其位错机制揭示

离散位错动力学从位错段的运动方程出发，能够

准确计算出位错在复杂应力场的作用下发生的相互

作用、增殖与湮灭过程［59-60］。离散位错动力学基于位

错弹性与位错运动的物理定律，是连接原子尺度缺陷

行为与介观尺度晶体塑性行为的理想桥梁。并且，离

散位错动力学模型已被成功用于模拟循环加载下位

错结构的行为，为包申格效应的位错机制提供证据。

利用离散位错动力学能模拟位错偶极子和位错

墙的形成过程［61-62］。模拟结果显示，在正向加载过程

中，在滑移面上运动的位错遇到障碍后会堆积，此时

符号相反的位错会相互吸引并形成偶极子，而符号相

同的位错则形成位错墙。随着应变的增加，位错结构

逐渐演化为稳定的位错胞。当模拟反向加载时，部分

位错偶极子发生解离，释放出与原始可动位错符号相

反的位错，这些位错在较低的外加应力下即可运动，

表现出包申格效应。模拟结果与高能X射线衍射实验

结果取得了良好的一致性［10，62］。

离散位错动力学模拟还发现，一个位错产生的背

应力场会影响周围其他位错运动［63］，这个现象说明位

错的整体运动不能简化为独立位错作用的叠加，意味

着描述包申格效应的本构模型必须考虑位错间的相

互作用，而不是只考虑局部位错密度。这一发现对传

统的基于平均场近似位错密度演化模型提出了挑战。

将离散位错动力学与晶体塑性有限元耦合，即所

谓“分层多尺度”方法，代表了当前计算模拟的前沿。

在这一框架中，离散位错动力学模拟被用于代表性体

积单元，计算不同晶粒取向、不同应变下的背应力演

化规律，随后将这些规律作为内禀材料信息嵌入到晶

体塑性有限元模型中，用于模拟多晶集合体的宏观响

应。这种跨尺度耦合方法不仅保留了位错尺度的物

理精确性，还能够处理工程尺度的边界值问题，为构

建真正意义上的物理基背应力本构模型开辟了新

路径［59，64］。

2.2.2　第一性原理计算对缺陷交互作用的原子尺度

洞察

第一性原理计算是理解包申格效应在原子尺度，

特别是在含有溶质原子、析出相或层错等复杂情况下

起源的有效方法。基于密度泛函理论的计算能够精

确获得位错芯结构［65］、层错能［66］、溶质原子［67-68］与缺陷

的交互作用能等关键参数，这些参数决定了位错的可

逆性和背应力的演化。

第一性原理计算从原子尺度揭示了镁合金中溶

质原子偏聚对包申格效应的影响机制。镁的基面层

错能较低，变形过程中易形成层错和孪晶。计算表

明，稀土元素如钇［69］、钕［70］以及锌［68］等溶质原子倾向

于偏聚在层错和孪晶界处。这种偏聚进一步降低了

层错能，增大了层错宽度，使位错更倾向于以扩展位

错的形式在基面滑移，从而改变位错的可逆性及反向

加载时的位错行为。具体而言，溶质原子在位错芯处

的偏聚会形成钉扎效应，增加位错反向运动所需的临

界分切应力，从而抑制正向加载时可动位错的可逆

性。在某些合金体系中，溶质原子的钉扎作用会抑制

反向加载时可动位错的释放，从而影响包申格效应。

反之，如果溶质原子促进了层错的扩展或孪晶的形

成，则可能引入新的变形机制，将改变包申格效应的

表现形式。这些原子尺度的计算结果为理解合金成

分对包申格效应的影响提供了理论依据，也为通过成

分设计调控包申格效应指明了方向。

第一性原理计算还被用于研究含析出相合金体

系中位错与析出相的交互作用机制。计算结果表明，

当析出相与基体共格时，位错倾向于切过析出相，由

此产生反相畴界并引起系统能量升高［71］；当析出相与
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基体非共格时，位错则倾向于绕过析出相，并在其周

围留下位错环［72］。这两种机制对背应力的贡献具有

本质区别。切过机制下，背应力主要源于析出相内部

的晶格畸变；绕过机制下，背应力则主要源于位错环

产生的长程弹性应力场。第一性原理计算能够精确

获取两种机制下的临界分切应力，这些数据可直接作

为位错动力学模拟和晶体塑性模型的输入参数。通

过将原子尺度计算结果与介观尺度位错模拟进行耦

合，可建立从合金成分到宏观包申格效应的跨尺度定

量预测框架，为析出强化型合金的包申格效应调控提

供理论依据。

图 3整合了上述多尺度实验表征与计算模拟的主

要发现，呈现了包申格效应微观物理机制的统一

图景。

3　先进材料中包申格效应的多机制协同、独特

表现与横向比较

随着工程材料的发展，研究者对包申格效应的研

究也从纯金属和单相合金拓展到了先进材料。先进

材料通常具有复杂组分、独特的微观结构以及多尺度

的非均匀性，塑性变形不再由位错滑移主导，而是多

种机制如孪生［47，73］、相变［74-75］、晶界活动［76］、化学短程

有序［77-78］等并存。在此背景下，包申格效应的理论内

涵得到显著深化与拓展，为深入理解塑性变形的物理

本质以及通过微观结构设计调控宏观性能提供了新

的研究平台。本节将系统阐述包申格效应在高熵合

金、镁合金、纳米结构金属以及形状记忆合金等代表

性先进材料中的独特表现及其物理本质。

3.1　高熵合金中的化学复杂性与位错钉扎效应

面心立方结构的 CoCrFeMnNi 系高熵合金及其

衍生合金［79-80］，具有在宽温域内优异的强韧性匹配而

成为材料研究的前沿热点［81］。这类合金由等摩尔或

近等摩尔比例的多种主元元素构成，主要特点是存在

严重的晶格畸变、缓慢的扩散以及独特的化学短程有

序。这些特征影响了位错的形核、运动与演化，进而

导致高熵合金的包申格效应表现出与传统金属不同

的特征。

研究表明，CoCrFeMnNi高熵合金在拉伸-压缩循

环加载下展现出异常强烈的包申格效应［82］，反向屈服

应力的降低可达到其原始屈服应力的 50%以上，这一

比值显著高于传统面心立方金属如铜和奥氏体不锈

钢［42］。值得注意的是，该合金的包申格效应在较小预

应变下即迅速达到饱和，随应变进一步增加反而呈现

缓慢下降的趋势。

研究者通过透射电镜观察变形后的微观结构，发

现 CoCrFeMnNi 高熵合金在塑性变形初期便形成了

高密度的位错偶极子和极细的位错胞结构［83-84］，胞尺

寸通常在亚微米量级。这些位错结构的形成速率远

高于传统金属［81］，原因是合金中存在严重的晶格畸变

和化学短程有序［83，85］。第一性原理计算表明，高熵合

图3　包申格效应的多尺度微观物理机制示意图

Fig.3　Schematic diagram illustrating the multiscale microscopic physical mechanisms of the Bauschinger effect
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金中不同原子尺寸的差异导致位错周期性的钉扎-脱
钉［86］。位错在滑移面上运动时与局部化学有序区域

发生相互作用，这些区域对位错产生额外的钉扎力，

使得位错运动呈现间歇式特征。这种钉扎效应促进

了位错偶极子的快速形成，并在小应变下即达到高密

度状态。

反向加载时，位错从高密度的位错偶极子中解离

出来，导致反向屈服提前。然而随着预应变增加，位

错结构将从离散的偶极子变成更稳定的位错胞网络，

胞壁中的位错形成复杂的位错缠结，不容易发生可逆

运动。此时尽管总位错密度还在增加，但能发生可逆

运动的位错的比例降低，表现出包申格效应趋于饱和

甚至减弱［84，87-88］。这一机制解释了高熵合金中包申格

效应的独特现象。

值得注意的是，高熵合金在低温变形时具有形变

孪晶机制。在液氮温度下，CoCrFeMnNi 合金的变形

机制从室温下的纯位错滑移转变为位错滑移与孪晶

共同作用［89］。孪晶界不仅自身作为强障碍物产生背

应力，同时它还能将晶粒分割成更小的区域以减小位

错平均自由程，从而改变位错结构的演化路径。孪晶

机制与位错机制的耦合会导致包申格效应随温度变

化表现出复杂行为。研究表明，低温下的包申格效应

有增强的趋势，应变依赖性也发生变化［89-90］。因此，改

变变形温度以诱导不同变形机制能调控包申格效应，

为极端环境用材料的设计提供了新思路。

3.2　镁合金中的强各向异性与孪晶主导机制

对于具有密排六方结构的镁合金，其塑性变形机

制与包申格效应行为表现出强烈的晶体学各向异性，

与面心立方金属和体心立方金属不同。镁合金在室

温下可激活的滑移系有限，基面滑移是最容易启动，

而非基面滑移（柱面滑移、锥面滑移）则需要更高的临

界分切应力才能启动。另外，镁合金在特定取向下易

于激活 { 10 -1 2 }拉伸孪晶，这是一种极性的变形机制，

仅在特定方向加载时发生。这种各向异性的变形行

为是导致镁合金包申格效应表现复杂的原因。

研究表明，镁合金的包申格效应具有强烈的晶体

取向依赖性，其强度在不同加载方向下可相差一个数

量级以上。这种取向依赖性的根源在于密排六方结

构特有的孪晶极性特征，即拉伸孪晶仅在特定加载方

向下被激活。例如，当镁合金预压缩方向平行于晶体

c轴时，拉伸孪晶被大量激活，卸载后反向加载时材料

会表现出极其强烈的包申格效应［91-92］。这一现象源于

孪晶相关机制的两种贡献。一方面，孪晶界本身就能

够阻碍位错运动，孪晶界附近会累积高密度的几何必

需位错，产生较强的背应力。另一方面，反向加载时，

先前形成的拉伸孪晶会发生去孪晶过程，即孪晶界反

向迁移，使孪晶区域恢复到原始晶体取向。这一去孪

晶过程本身就会贡献大量塑性应变，导致反向屈服显

著提前。这种“孪晶-去孪晶”机制主导的包申格效应，

其物理本质与传统的位错机制完全不同［46］。

相比之下，由位错滑移主导预应变时，镁合金的

包申格效应会变得弱得多。例如，当拉伸变形方向与

c轴垂直时，主要激活基面滑移，形成的位错结构以基

面位错为主。这些位错在反向加载时具有一定的可

逆性，但此类位错带来的背应力远低于孪晶相关机

制。此外，镁合金的层错能较低，基面位错容易扩展

成层错，对位错的可逆性也会造成影响。这些因素共

同导致位错滑移主导下的包申格效应仅为孪晶主导

下的三分之一至五分之一［91-92］。

镁合金包申格效应的强各向异性，使得利用织构

设计调控包申格效应成为可能。例如，通过控制加工

方法如轧制、挤压和热处理等改变镁合金晶体学织

构，增加某一方向晶粒取向的比例。具有基面织构的

镁合金板材在面内拉伸时主要激活基面滑移，包申格

效应较弱；而在厚度方向压缩时则激活拉伸孪晶，包

申格效应极强［46，91-92］。这种各向异性行为既可被利用

于成形工艺优化，如在预压缩处理后改善后续拉伸成

形性能，也可为抗冲击结构设计提供新思路，即利用

孪晶方向敏感性实现定向能量吸收。

3.3　纳米结构金属中晶界主导的效应反转

当晶粒尺寸为纳米量级时，材料的塑性变形机制

会发生根本性转变。粗晶材料中晶界阻碍位错运动，

而在纳米结构材料中，晶粒内部空间不足以容纳大量

位错，使晶界变成了塑性变形的主要参与者。此时，

晶界滑移、晶界迁移、晶粒旋转以及晶界处位错的发

射与吸收等机制成为塑性变形的主要机制［76，93-95］。这

种变形机制的转变导致纳米结构金属中的包申格效

应表现出与粗晶材料不同的特征。

研究结果表明，纳米结构金属的包申格效应明显

比粗晶对应物小得多，且随晶粒尺寸减小而进一步减

弱［96-97］。这是因为晶界主导的塑性变形机制引起的长

程内应力场远弱于位错结构引起的长程内应力场。

在正向加载过程中，晶界滑移和晶粒旋转使得局部晶

界处的原子重新排列，而不是产生大量几何必需位

错。所以卸载后材料内部残余的背应力幅值也比较

低。反向加载时，晶界活动的可逆性相对较高，即部

分晶界滑移和迁移可以在反向载荷下恢复，进一步降

低了包申格效应强度。

然而，对于具有双峰晶粒结构或梯度晶粒结构的

纳米结构金属而言，情况会变得更加复杂。双峰结构
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是由细晶基体（晶粒尺寸为数十纳米）中分布着少量

粗晶（晶粒尺寸为数百纳米至微米）组成。在双峰结

构中，在变形过程中粗晶粒内部会形成高位错密度区

域，产生强背应力；周围的纳米晶则起到约束和支撑

作用以防止粗晶粒过早发生局部失稳。研究表明，纳

米晶与粗晶在一定比例时，双峰结构既可以使纳米结

构金属具有高强度，还可以获得可观的包申格效

应［98-99］。这种微观结构的设计为在纳米结构金属材料

中调控包申格效应提供了新思路。

梯度晶粒结构是另一种具有独特包申格效应特

征的微观组织，其晶粒尺寸由材料表面至内部呈连续

梯度分布。梯度晶粒结构材料表面层通常为纳米晶，

芯部为粗晶，中间区域为过渡层。这种材料在变形过

程中涉及变形机制的协同：表面纳米晶层主要通过晶

界活动变形，芯部粗晶层主要通过位错滑移变形。这

种多机制的协同导致背应力的空间分布更为复杂，宏

观包申格效应呈现出介于纯纳米晶和纯粗晶之间的

特征。更重要的是，通过对梯度分布的形状和幅度的

调节，可以实现对包申格效应从弱到强的连续调控，

为面向特定使役需求的材料设计提供了自由度。

3.4　形状记忆合金中相变与位错的耦合效应

在形状记忆合金如镍钛合金中，包申格效应与应

力诱导的马氏体相变和逆相变过程紧密相关，产生了

特殊的“相变包申格效应”［100-101］。这类材料在奥氏体

状态下加载时，当应力超过临界值时，奥氏体会因为

应力诱导相变成为马氏体，产生大的非弹性应变；卸

载过程中马氏体又会逆相变为奥氏体，应变恢复，表

现出超弹性。如果在加载-卸载循环中引入预塑性应

变（例如通过马氏体再取向或位错滑移）后，后续的相

变行为将不同于上述过程。

研究表明，对于镍钛合金而言，预变形对后续相

变行为的影响是由预变形的具体机制所决定的［102-104］。

若预变形在奥氏体状态下进行，并且应力水平比相变

临界应力更低时，变形主要通过位错滑移实现，这些

位错在奥氏体中形成，在卸载后仍然得以保留。在后

续加载过程中，这些位错产生的背应力场将使马氏体

相变的形核条件发生变化。具体而言，位错周围的局

部应力场能够促使马氏体在较低名义应力下形核，使

相变提前发生，表现为表观屈服应力的降低。这一机

制的包申格效应强度和位错密度呈现正相关关系。

当预变形在马氏体状态进行时情况会变得更复

杂。镍钛合金的马氏体相存在多种变体，通过施加应

力能够让马氏体变体发生再取向，即一种变体转变为

另一种更有助于承载的变体，这种再取向过程会产生

大量的变体界面与位错结构。当完成卸载并反向加

载时，这些结构会促进逆相变或反向变体再取向的提

前发生，从而产生强烈的包申格效应。研究表明，在

马氏体状态下进行预变形后，反向加载时的相变起始

应力能降低 50%以上，并且还会伴随大的非弹性应变

恢复［100，104］。

相变包申格效应与纯位错机制主导的包申格效

应的根本区别在于，前者能量耗散主要源于相变过程

中的相界面迁移与晶格重构，而不是位错的增殖与湮

灭，因此相变包申格效应的强弱与相变过程的滞后紧

密关联。利用合金化与热处理等手段调控相变温度、

相变滞后以及马氏体形貌，就能够实现对相变包申格

效应的有效调控。这一特性对开发具有特定功能的

智能材料提供了理论依据。例如，在需要低滞后超弹

性的医疗植入器件中，应该尽可能减小相变包申格效

应；而在需要高阻尼性能的结构件中，则可以利用强

烈的相变包申格效应将机械能高效地转化为内耗。

3.5　不同材料体系的横向比较与机制归纳

为了能够更加清晰地阐明上述四类先进材料的

包申格效应之间的差异，有必要从主导机制、反向加

载特征以及主要因素等方面进行横向比较及归纳

讨论。

高熵合金中的包申格效应的主导机制是化学短

程有序与位错钉扎的耦合。由于高熵合金存在严重

的晶格畸变和多主元成分波动，位错运动展现出的是

间歇式钉扎-脱钉特点，这能够促进高密度位错偶极子

的迅速形成。背应力主要来源于可逆运动的位错偶

极子以及位错胞壁。反向加载时，偶极子解离释放的

大量反向可动位错使屈服提前。高熵合金的包申格

效应在较小的预应变下就会迅速达到饱和，继续增加

预应变时会趋于稳定甚至减弱，主要影响因素有合金

的化学短程有序程度、晶格畸变幅度以及变形温

度等［105］。

镁合金中的包申格效应的主导机制是孪晶-去孪

晶过程。由于密排六方结构的极性特征，拉伸孪晶只

在特定取向下才能被激活，进而产生强烈的力学各向

异性。背应力来源于孪晶界处的几何必需位错堆积

以及孪晶内部的高密度位错。反向加载时，除了位错

可逆运动外，孪晶界的反向迁移（去孪晶）自身也可以

贡献大量塑性应变，使包申格效应表现得更加强烈。

镁合金的包申格效应的主要影响因素有晶体取向、织

构特征、孪晶的稳定性以及合金元素对层错能和孪晶

行为的调控［46，92］。

纳米结构金属的包申格效应的主导机制是晶界

活动，包括晶界滑移、晶界迁移和晶粒旋转。在纳米

晶晶粒内部空间不足以容纳大量位错，所以相较于传
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统的位错机制有所区别。背应力主要来源于晶界处

的局域原子重排和几何必需位错，但强度远低于位错

结构产生的背应力。反向加载时，晶界活动表现出较

高的可逆性，导致包申格效应显著弱于粗晶材料。在

双峰或梯度结构中，粗晶区域的位错活动与细晶区域

的晶界活动协同作用，能在保持高强度的同时增强包

申格效应。纳米结构金属的包申格效应的主要影响

因素包括晶粒尺寸及其分布、晶界结构以及粗晶-细晶

的比例与空间排布［41，99］。

形状记忆合金的包申格效应的主导机制是应力

诱导马氏体相变与逆相变过程与位错滑移之间的相

互作用。背应力来源于奥氏体基体中残留位错产生

的长程内应力场，或马氏体变体再取向过程中产生的

变体界面和位错结构。反向加载时，背应力场促进马

氏体在较低名义应力下形核（奥氏体状态预变形）或

促进逆相变/反向变体再取向的提前发生（马氏体状

态预变形）。形状记忆合金的包申格效应的强弱与相

变过程的滞后密切相关，可以通过调控相变温度、相

变滞后以及马氏体形貌进行调节［104］。

通过对上述四种先进材料的包申格效应之间的

比较可以发现，不同材料中包申格效应所呈现出的表

现形式与物理本质存在差异。高熵合金和镁合金分

别代表了位错-化学无序耦合与孪晶极性主导的两类

强效应模式；纳米结构金属则展示了当位错机制受到

抑制时包申格效应显著减弱的情形；而形状记忆合金

展示的是相变与位错耦合的独特情况。这些差异产

生的根本原因在于材料体系本征微观结构（晶体结

构、化学有序度、晶粒尺度、相变特性）对塑性变形机

制的影响。理解这些差异与共性，对于建立具有普适

性的包申格效应物理理论以及面向特定使役需求进

行材料设计具有重要意义。

图 4整合了上述四种先进材料体系中包申格效应

的独特微观机制及其相互关系，直观呈现了从单一机

制到多机制协同的范式跃升。

4　多尺度本构模型的物理基发展与预测能力

提升

构建能够准确描述并且预测包申格效应的本构

模型具有重要意义。虽然唯象模型在工程实践中得

到了广泛应用，但缺乏物理基础的本质限制了其预测

能力。近年来，随着对包申格效应微观物理机制认识

的不断深入以及计算方法的不断更新，本构模型的发

展正经历从现象描述到物理预测的转变。这一转变

的核心特点是模型参数从经验拟合值转变成了具有

明确物理意义且可独立测量的微观结构参数，模型结

构从宏观均匀化发展成考虑微观结构非均匀性的多

尺度框架，模型验证从单一的宏观应力-应变曲线扩展

成与多尺度实验数据的定量对标。本节将系统阐述

这一演进过程的核心进展与前沿方向。

4.1　物理基背应力本构模型的演进

背应力模型作为描述包申格效应的经典框架，其

发展过程充分体现了本构理论从唯象描述向物理预

图4　先进材料中包申格效应的多机制协同图

Fig.4　A multi-mechanism synergistic picture of the Bauschinger effect in advanced materials
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测 的 演 进 。 经 典 的 非 线 性 随 动 硬 化 模 型 ，如

Armstrong-Frederick模型及其在此基础上发展出来的

Chaboche模型，将背应力张量的演化描述为塑性应变

率驱动的线性硬化项与动态恢复项的非线性组

合［28，106］。这类模型能够较好地描述单轴及多轴循环

加载下的包申格效应，但是模型参数（如硬化模量、恢

复系数）缺乏明确的物理意义，而且不同材料或不同

应变范围下需要重新标定和拟合材料参数。

物理基背应力本构模型取得的突破之处在于将

背应力与可测量的微观结构特征直接关联起来，基于

位错密度发展出来的背应力模型［107-108］最具代表性。

这类模型将总位错密度分成统计存储位错和几何必

需位错两部分。统计存储位错主要是由均匀塑性变

形而产生的，其演化遵循位错增殖与湮灭的动力学方

程，几何必需位错则是由塑性应变梯度引起的，集中

在晶界、相界等微观结构非均匀区域。背应力与几何

必需位错密度之间可建立定量关系，其物理基础在于

几何必需位错所产生的长程内应力场。具体而言，背

应力与几何必需位错密度的平方根呈线性关系，比例

常数与材料的剪切模量及 Burgers 矢量的大小相关。

这一关系使背应力从一个抽象的内变量转变成能够

通过电子背散射衍射等实验技术直接测量的物理量。

背应力模型的下一阶段演进，表现为将位错胞结

构的演化引入描述框架，以刻画其在大应变下的饱和

行为［109-110］。在应变较大的情况下，位错会自组织成为

胞状结构，胞壁和胞内的位错密度存在很大差异。物

理基本构模型能将背应力分成胞壁贡献和胞内贡献

两个部分，胞壁当中的高位错密度产生强烈的背应

力，但其贡献会随着应变的增加而逐渐趋于饱和，这

与位错胞结构的稳定化相关，胞内的可动位错则贡献

了背应力的可逆部分。通过引入位错胞结构的演化，

模型能够自然描述包申格效应随预应变增加先快速

上升后趋于饱和的实验现象，这种模型使其参数可通

过实验手段测量标定，从而提升模型的外推预测

能力。

对于多相材料，物理基背应力本构模型对第二相

与基体的相互作用进行了进一步考量［111-113］。例如颗

粒增强金属基复合材料或双相钢材料，背应力可以分

为两个部分，一部分是基体内部的位错结构贡献，另

一部分是相界处的几何必需位错贡献。相界处的几

何必需位错密度与第二相的体积分数、颗粒尺寸以及

两相之间的弹性模量差异直接相关。这类模型成功

地预测出了双相钢中包申格效应会随马氏体体积分

数增加而增强，为通过微观组织设计调控包申格效应

提供了理论工具。

4.2　晶体塑性框架下的包申格效应模拟

将包申格效应的描述纳入晶体塑性有限元框架，

是考虑微观结构非均匀性对其影响的有效途径。晶

体塑性模型在各晶粒内部定义滑移系上位错密度的

演化，并通过位错在晶界处的堆积与传递行为计算晶

粒尺度的背应力。这种方法的优势在于能够直接预测

多晶材料在加载-卸载-反向加载过程中的局部应力应

变分布情况，进而揭示出不同取向晶粒对于宏观包申

格效应贡献的差异。

晶体塑性模型的核心在于对滑移系上临界分切

应力的演化情况的描述。传统的晶体塑性模型通常

采用唯象的硬化规律，而近年来发展的物理基晶体塑

性模型将临界分切应力的演化分解为等向硬化部分

和随动硬化部分［114-115］。等向硬化部分与滑移系上的

统计存储位错密度相关，反映的是位错缠结导致的滑

移阻力增加，而随动硬化部分则与几何必需位错密度

相关，反映的是背应力的贡献。在反向加载过程中，

随动硬化部分改变符号，导致临界分切应力降低，从

而自然呈现包申格效应。

晶体塑性有限元模拟结果表明，多晶集合体的宏

观包申格效应并非各晶粒响应的简单平均，而是源于

晶粒间的约束与协同变形。在正向加载过程中，软取

向晶粒首先屈服，其内部位错密度快速增加并产生较

大的局部背应力，而硬取向晶粒可能还处在弹性状态，

对软取向晶粒的变形产生约束。卸载后，软取向晶粒

内的背应力保留，而硬取向晶粒内可能产生反向的弹

性内应力。反向加载时，软取向晶粒在背应力协助下

提前屈服，而硬取向晶粒则可能从弹性状态直接转入

反向塑性变形。软取向晶粒与硬取向晶粒之间的这种

交互作用，直接决定了宏观包申格效应的强度与演化

规律。通过与电子背散射衍射实验结果的定量对比，

晶体塑性模型的有效性得到了验证，该模型由此成为

连接微观组织与宏观力学性能的关键桥梁。

晶体塑性模型在研究晶界类型对包申格效应的

影响这一方面也有应用。通过引入晶界处的位错传

递系数，晶体塑性模型能够区分共格孪晶界、小角度

晶界和随机大角度晶界对位错阻碍能力的差异［58，116］。

高比例共格孪晶界因几何必需位错累积较少而对应

较弱的包申格效应，高比例大角度晶界则因位错累积

显著而产生较强的包申格效应。这一发现为通过晶

界工程调控包申格效应提供了理论指导。

4.3　离散位错动力学与晶体塑性有限元的跨尺度

耦合

离散位错动力学方法直接从位错段的运动方程

出发，能够模拟出大量位错在复杂应力场下的相互作
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用、增殖和湮灭过程，是连接原子尺度缺陷行为与介

观尺度晶体塑性行为的理想桥梁。然而，离散位错动

力学模型的计算成本限制了其直接应用于工程模拟。

结合离散位错动力学与晶体塑性有限元，即所谓“分

层多尺度”或“并发多尺度”方法，代表了当前本构模

型发展的前沿方向［117-118］。

在分层多尺度框架中，离散位错动力学模拟被用

于代表性体积单元，以此来计算不同晶粒取向、不同

应变水平、不同温度条件下的背应力演化规律和塑性

流动行为［13，119-120］。这些计算结果作为内禀材料信息

嵌入到晶体塑性有限元模型中。具体来说，离散位错

动力学模拟可获得给定晶粒取向条件下滑移系背应

力张量与塑性应变率之间的定量关系，并将该关系以

表格或解析函数形式存储于材料数据库。晶体塑性

有限元模拟中，各积分点依据其当前晶粒取向及塑性

应变历史，从数据库中检索相应的背应力演化曲线并

计算其当前值，从而实现对宏观响应的预测。

这种跨尺度耦合方法的优势在于，它既将位错尺

度的物理精确性引入了宏观模拟，又规避了在工程尺

度上直接求解离散位错动力学问题时面临的巨大计

算成本。研究表明，这种跨尺度耦合的方法在多晶铜

中得到了应用，其预测结果表明在包申格应力、包申

格应变以及循环硬化特征等关键参数上与实验结果

一致性良好［64］。这种方法还能够揭示宏观包申格效

应与微观位错结构演化之间的定量关系，为理解不同

材料中包申格效应的差异奠定物理基础。

当前跨尺度耦合方法的发展方向之一是引入时

间尺度的加速技术。离散位错动力学模拟的时间步

长受到了位错运动速度的限制，难以直接模拟位错在

准静态加载条件下的长时间演化。通过引入“加速因

子”或“时间平均”技术，在位错结构演化主要特征得

以保持的前提下，计算效率能得到显著提升。另一个

重要方向是在跨尺度框架中加入温度效应，借助分子

动力学或第一性原理计算等手段得出位错运动对温

度的依赖性，并将这一依赖关系嵌入离散位错动力学

和晶体塑性模型中，从而实现不同温度对包申格效应

影响的准确预测。

4.4　基于实验数据的模型参数标定与验证

要想物理基本构模型得到最终验证，必须要与实

验数据进行定量对比。传统模型验证只验证了宏观

应力-应变曲线，这种情况下难以保证模型内部物理机

制的准确。现代研究范式强调“实验-模拟一体化”，即

模型参数是利用多尺度实验技术获得的微观结构信

息去直接标定，然后使用不同尺度下的实验数据对模

型的预测结果进行全面验证。

在参数标定方面，利用高能 X射线衍射测量能够

得到晶粒尺度弹性应变张量，该张量可以用于确定背

应力模型中的初始参数［13］。例如，通过测量不同晶粒

在卸载后的残余应变分布，可以获得背应力的统计分

布特征，从而为模型中的背应力初始值提供依据［13］。

利用电子背散射衍射能够计算几何必需位错密度的

分布，可以用来标定位错的增殖系数和湮灭系数［121］，

还可以用来验证模型预测结果。

在模型验证方面，除了宏观应力-应变曲线外，

模型预测的晶粒尺度应变分布、织构演化、位错密度

演化等，均应与相应的实验测量结果进行定量对比。

例如，晶体塑性模型预测的不同取向晶粒在加载时

的屈服顺序，可以通过原位电子背散射衍射实验进

行验证［122］。离散位错动力学模型预测的位错偶极

子密度随应变的演化，可以通过透射电镜的定量统

计进行验证［123］。这种多尺度、多层次的验证体系，

确保了模型不仅在宏观层面再现实验现象，更在微

观物理机制层面与实验一致，从而赋予模型真正的

预测能力。

图5整合了上述多尺度本构模型的核心要素及其相

互关系，直观呈现了从唯象描述到物理预测的演进

路径。

4.5　不同本构模型的适用范围与局限性

在介绍了物理基背应力本构模型、晶体塑性模型

和离散位错动力学耦合模型的基础上，进一步从方法

论特征、适用场景及本质局限等方面对这些模型进行

简要对比，以便我们根据不同研究目标与工程问题合

理选择模型工具。

物理基背应力本构模型从本质上讲属于宏观或

细观尺度的连续介质模型。该模型的核心优势是借

助引入具有明确物理意义的内变量（如几何必需位错

密度），实现了对背应力起源的物理化描述。模型参

数可通过不同的表征实验（如电子背散射衍射、透射

电镜）进行标定，具有较强的可解释性和外推预测能

力。此外，这类模型计算效率高，适合用于工程尺度

下的薄板成形回弹预测、复杂加载路径分析等问题。

其主要的局限性在于背应力演化基于平均位错密度的

唯象方程，无法精细描述位错结构的空间非均匀性，并

且对于孪晶、相变等多机制耦合情形的描述能力有限。

晶体塑性模型在细观尺度上将晶粒取向、晶界、

织构等微观结构特征与宏观力学响应联系起来，能够

模拟多晶体中不同取向晶粒之间的约束效应与协同

变形行为。这一类模型适用于研究织构演化、晶界工

程及各向异性对包申格效应的影响，是连接微观机制

与宏观性能的重要桥梁。然而，其计算成本较高，当
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需要足够多的晶粒以保证统计代表性时，难以直接应

用于大规模工程分析。

当前本构模型发展的前沿方向之一是跨尺度耦

合。离散位错动力学方法从位错段运动方程出发，能

准确描述位错形核、滑移、湮灭等微观过程，为揭示包

申格效应的深层位错机制提供基准数据。通过将离

散位错动力学模拟结果嵌入晶体塑性有限元框架，此

方法实现了位错尺度物理精确性与晶粒尺度计算效

率的统一。但这种方法也存在局限，极高的计算成本

和跨尺度信息传递的复杂性使得该方法目前难以直

接应用于工程尺度问题。

为更清晰地展示上述三种模型的主要优点、适用

场景及局限性，现将对比信息汇总于表1。

5　包申格效应在关键领域的应用与调控

对包申格效应物理本质的深入理解，其最终价值

体现在能否将其转化为工程实践中的调控能力。长

期以来，包申格效应在多数工程应用中被视为一种需

要谨慎对待甚至应该尽量避免的负面效应，因其可能

导致成形回弹预测失准［124］、疲劳寿命评估偏差［125］等

问题。然而，随着多尺度物理机制认知的深化以及材

料设计理念的革新，研究者正致力于将包申格效应从

被动接受的现象转变为可主动利用的设计参量。这

一范式的转变，对先进材料成形工艺优化、结构完整

性评估以及面向使役性能的材料设计等多个关键领

域具有重要意义。本节将系统阐述包申格效应在这

些关键领域中的应用现状、调控策略以及未来的发展

方向。

5.1　先进材料成形工艺的优化与回弹控制

在金属板材成形、管材弯曲、型材拉弯等塑性加

工工艺中，包申格效应影响着成形精度，特别是在回

弹预测方面。回弹是指成形件从模具中取出后出现

的弹性恢复变形，其大小直接决定了最终产品的形状

精度。在复杂加载路径下，如板材冲压的拉-弯-卸-反
弯循环过程，材料在正向加载时经历的塑性变形会在

反向加载时引起屈服应力的显著降低，即包申格效

应。如果在有限元模拟中采用各向同性硬化模型而

没有考虑包申格效应的随动硬化模型，会严重高估反

向加载时的屈服应力，导致板材的回弹量预测不准

确，最终造成模具设计偏差和成形缺陷［126］。

先进高强钢用于汽车轻量化是上述问题的一个

代表性例子。双相钢、相变诱导塑性钢以及孪晶诱导

塑性钢等先进高强钢具有优异的强塑性匹配，但其通

常同时具有铁素体、马氏体、残余奥氏体等复杂的微

观组织，使包申格效应十分明显。研究表明，双相钢

在成形过程中软相铁素体与硬相马氏体协同变形，在

卸载后会产生强烈的背应力，导致反向屈服应力下降

可达正向流变应力的 40%以上［127-128］。冲压成形模拟

中如果忽略了这一效应，回弹角度的预测误差可达

图5　多尺度本构模型的演进路径与核心要素

Fig.5　Evolutionary path and core elements of multiscale constitutive models
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20%~30%，严重影响结构件的装配精度。

为应对这一问题，在工业界和学术界共同努力

下，将物理基随动硬化模型嵌入有限元分析软件。基

于 Chaboche 模型的非线性随动硬化模型及其改进版

本，通过引入多个背应力分量来描述不同应变范围内

的包申格效应特征，其材料参数可以通过循环加载实

验或拉-压实验进行标定。近年来，基于位错密度的背

应力演化模型已成功应用于先进高强钢冲压成形的

有限元模拟［129］，这类模型的优势在于其参数可通过微

观组织表征（如铁素体晶粒尺寸、马氏体体积分数、位

错密度）进行预估，从而在新材料开发阶段即可预测

成形性能，缩短开发周期。

对于镁合金等室温成形性较差的材料，包申格效

应研究为开发新成形工艺提供了新思路。镁合金板

材在室温下进行冲压成形时极其容易开裂，主要原因

是基面织构导致的强各向异性以及孪晶-去孪晶机制

引发的复杂硬化行为［130-131］。通过设计预变形工艺，如

对板材进行小量的预压缩，可以激活拉伸孪晶，利用

孪晶产生的明显的包申格效应来调整后续加载路径

下的屈服行为。研究表明，经过预压缩处理的镁合金

板材在后续拉伸时，由于去孪晶过程提前发生，使屈

服应力显著降低、伸长率大幅提升，从而改善了室温

成形性能［132］。这种“预变形-成形”工艺将包申格效应

从需要克服的问题转变为可以利用的工具，为镁合金

的室温成形开辟了新路径。

5.2　结构件疲劳寿命的精准评估

疲劳破坏是工程结构件最主要的失效模式之一，

疲劳失效的本质是材料在循环载荷下微观结构出现

累积损伤的过程。包申格效应作为描述循环塑性行

为的关键因素，直接影响着疲劳裂纹的萌生与扩展过

程。在低周疲劳领域，材料在循环加载时的应力-应变

响应（循环硬化或循环软化）与包申格效应的强度有

着紧密的联系。

研究表明，包申格效应强的材料在循环加载初期

一般会表现出循环软化行为［133-134］。以双相钢为例，在

应变控制的低周疲劳实验中，初始的几个循环内，由

于背应力的快速建立与反向加载时的提前屈服，材料

的应力幅值会迅速减小［135］。这种循环软化行为有利

于释放局部应力集中，在一定程度上延迟产生疲劳裂

纹。然而从长期来看，包申格效应伴随的位错结构演

化可能加剧疲劳损伤的累积。位错偶极子的反复形成

与解离，以及位错胞壁的动态重排，均会加速疲劳损伤

的累积，从而缩短材料的疲劳寿命［136］。因此，描述包申

格效应与循环硬化/软化之间的关系关键是要建立准

确的疲劳寿命预测模型。

根据连续介质损伤力学所建立的疲劳模型，会借

助随动硬化参数把包申格效应引入循环塑性本构

中［137-138］，这类模型对材料在恒定幅值循环加载下的疲

表1　不同多尺度本构模型的主要优点、适用场景及局限性对比

Table 1　Comparison of main advantages， applicable scenarios， and limitations of different multiscale constitutive models
Model 
category
Physically-
based back 
stress model

Crystal 
plasticity 
model

Discrete 
dislocation 
dynamics 
coupled 
model

Main advantage

Internal variables have clear physical 
meaning （e.g.， dislocation density）； 
parameters can be calibrated by independent 
microstructural characterization； naturally 
captures grain size effects； high 
computational efficiency， suitable for 
engineering-scale simulations
Explicitly considers microstructural features 
such as grain orientation， grain boundaries， 
and texture； simulates constraint and 
cooperative deformation among grains in 
polycrystalline aggregates； naturally 
captures anisotropic Bauschinger effect
Based on dislocation segment motion 
equations， accurately describes dislocation 
nucleation， glide， annihilation and other 
micro-processes； reveals deep dislocation 
mechanisms of Bauschinger effect； provides 
benchmark data for physically-based models

Applicable scenario

Springback prediction in sheet forming； 
macroscopic simulation of the Bauschinger 
effect under complex loading paths； 
material parameter extrapolation and 
microstructural design

Studies on texture evolution and 
anisotropy； grain boundary engineering to 
tailor Bauschinger effect； bridging micro-
mechanisms and macroscopic performance

Investigations of dislocation mechanisms at 
micro- and nano-scales； analysis of size 
effects and influence of initial dislocation 
distribution； theoretical foundation for 
developing multiscale constitutive relations

Limitation

Phenomenological equations based on 
average dislocation density， unable to 
describe spatial heterogeneity of dislocation 
structures； limited capability to directly 
handle multi-mechanism coupling such as 
twinning and phase transformation

Relatively high computational cost； difficult 
to apply directly to large-scale engineering 
problems when a sufficient number of grains 
is required for statistical representativeness； 
kinematic hardening part still requires 
parameter fitting
Extremely high computational cost， cannot 
be directly applied to engineering scales； 
cross-scale information transfer relies on 
simplification and parameterization； time 
scale limitations make it difficult to simulate 
long-term quasi-static evolution
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劳寿命预测比较准确。然而，实际工程结构通常要承

受随机变幅载荷，包括非对称循环和过载-欠载的情

况。在这些复杂载荷条件下，包申格效应的加载历史

依赖性更加明显。例如，一次过载事件就能在材料中

产生强烈的背应力，这对后续小幅度循环载荷下的屈

服行为和损伤累积速率会造成显著影响。传统的基

于Miner线性累积法则的疲劳寿命评估方法无法考虑

这种效应，最终会导致寿命预测出现偏差［139］。

近年来，研究者通过引入记忆曲面和背应力演化

方程发展了非线性疲劳损伤累积模型，在一定程度上

考虑了加载历史对包申格效应的影响［140-141］，从而提升

变幅载荷下疲劳寿命的预测精度。更前沿的研究方

向是将微观结构演化模型与疲劳损伤模型直接耦合。

例如，利用晶体塑性有限元模拟多晶集合体在循环载

荷下的位错密度演化、背应力分布以及局部塑性应变

累积，进而以这些微观参量作为疲劳损伤的驱动力，

预测裂纹萌生位置和萌生寿命。这种微观机制驱动

的疲劳模型能够自然地考虑包申格效应所带来的影

响，为航空发动机涡轮盘、汽车底盘结构件等关键零

部件的抗疲劳设计提供了更为可靠的工具。

5.3　面向性能的材料设计新理念及其从规避到利用

的转变

包申格效应研究领域内最前沿的发展趋势是，将

其从一种原本需要规避的负面效应，转变为一种可以

利用的设计参量。这一理念转变的背后，是对于多机

制协同调控能力的深刻理解以及材料基因工程方法

的兴起。核心思想是通过精确调控材料的微观结构，

使得在特定加载路径下，包申格效应能够被主动激

活，从而达到服务于特定的性能目标的目的。

在抗冲击防护材料领域，主动利用强烈的包申格

效应可以实现定向能量耗散［92，142］。例如，在具有强织构

的镁合金中，由于孪晶的极性特征，材料在一个方向上

的抗冲击能力与相反方向上存在巨大差异。受到一次

冲击后材料内部就会形成大量孪晶，在后续同方向冲击

时表现出显著强化效果；而受到反方向冲击时，由于去

孪晶过程提前发生，出现材料反而软化的情况。这种

“一方向强化、反方向软化”的特性可用于设计定向防护

结构，将材料按特定方向排列使其对预期冲击方向具有

高抗力，而对非预期方向则依靠软化来吸收能量。这种

设计理念超越了传统均匀材料的对称性限制，为先进防

护装甲和缓冲结构的设计提供了新自由度。

在高阻尼材料开发领域，包申格效应可以通过结

合孪晶-去孪晶过程或相变过程实现高效的能量耗散。

镁合金中孪晶-去孪晶循环可产生数倍于传统位错阻

尼材料的滞后回线面积，其能量耗散主要归因于孪晶

界的大规模可逆迁移［47］。通过调控合金成分与热处

理工艺，可以对孪晶的可逆性进行优化，从而在特定

应变幅值范围之内获得高阻尼性能。同样地，形状记

忆合金使用过程中的应力诱导马氏体相变与逆相变

过程本身就具有显著的滞后特征［143］，通过预变形引入

包申格效应能够进一步增大滞后面积，提升阻尼性

能。这类材料在精密仪器减振、建筑结构抗震等领域

具有广阔应用前景。

在强韧化协同设计方面，一直以来都存在着金属

强度与韧性之间的矛盾，包申格效应可以提供新的思

路。传统强化方法（如细晶强化、析出强化）通常以牺

牲韧性为代价，但研究表明，通过设计异质结构如双

峰晶粒结构、梯度结构或多层结构，可以充分利用包

申格效应实现韧性的提升。在双峰结构铜中，粗晶粒

内部产生的高密度位错在卸载后形成较强的背应力，

不但在后续加载时影响屈服行为，还会在粗晶-细晶

界面处产生额外的几何必需位错，增强加工硬化能力，

从而延缓颈缩的发生。这种“背应力韧化”机制在不显

著降低强度的前提下提升材料的均匀伸长率［144-145］，为

实现强度与韧性的协同优化提供了新路径。

材料基因工程的兴起为“效应导向”的材料设计

提供了强大的工具。通过高通量实验与高通量计算

相结合，能快速建立起材料成分、微观结构、加工工

艺与包申格效应之间的定量关联图谱。例如，利用

扩散多元结技术能在单个样品中构建成分连续变化

的微区阵列，结合高通量力学测试和微观结构表征，

可快速筛选出具有目标包申格效应特征的合金成分。

基于第一性原理计算和晶体塑性模拟的高通量计算

可以预测不同成分和微观结构下的包申格效应，对实

验方向起到指导作用。这种“实验-计算-设计”闭环

的研究范式，将包申格效应的调控从经验摸索提升为

理性设计，为开发下一代高性能材料开辟了全新

路径。

图 6展示了包申格效应在上述三大应用领域中的

调控策略与典型应用，体现了包申格效应从需要避免

的不利因素转变成可控制、可利用的材料设计参量。

图中左侧展示了金属薄板在成形过程中出现的回弹

现象，在该领域中应该尽量避免包申格效应以提高成

形精度。图中中间位置对应了材料疲劳寿命评估领

域，疲劳断口形貌［146］、循环加载曲线以及变幅度载荷

说明了材料的疲劳损伤与其受到的加载历史存在关

联，在该领域中需要控制包申格效应来降低对材料疲

劳寿命评估的影响。图中右侧展示了通过调控双峰结

构、梯度结构与织构设计等方面，主动利用包申格效应

并应用在抗冲击防护、阻尼、强韧化协同等领域。
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6　未来展望与挑战

经历一个多世纪的不断探索研究，包申格效应已

经从简单的宏观力学现象描述，逐步发展成了一个融

合多尺度实验表征、跨尺度计算模拟与物理基本构理

论的综合性前沿领域。前文对该领域在微观物理机

制、先进材料效应特征、多尺度本构模型以及工程应

用调控等方面进行了阐述。然而，面对未来先进材料

的发展需求与极端使役环境所带来的挑战，包申格效

应的研究仍存在诸多尚未解决的科学问题与技术瓶颈。

本节将以前瞻性的视角，系统梳理该领域面临的重大挑

战，并展望未来可能取得突破性进展的前沿方向。

6.1　极端使役环境下的效应行为

当前包申格效应的研究主要在室温、准静态加载

以及常规大气环境下展开，然而众多关键结构件如航

空航天器低温部件、高超声速飞行器外壁、深井钻探

工具、核反应堆结构材料等，均在极端温度（极低温或

高温）、极高应变率（冲击、爆炸）、强辐射或腐蚀性介

质等极端环境下服役。这些极端条件会对材料的塑

性变形机制产生重要影响，进而使包申格效应呈现出

与常规条件下截然不同的特征。

在极低温环境下，许多面心立方金属和合金的变

形机制会从位错滑移转变成形变孪晶主导。以高熵

合金为例，在液氮温度下，孪晶是主要的变形机制［147］，

孪晶界与位错的相互作用将产生新的背应力演化规

律。此外，在低温环境下会使热激活过程冻结，使得

位错运动更依赖应力驱动，这可能导致包申格效应的

温度依赖性出现反常［148-149］。目前，对于极低温下多机

制耦合如何影响包申格效应，尚缺乏系统的实验研究

与理论模型。

在高温环境下，蠕变机制与动态回复过程可能与

包申格效应发生强烈耦合。高温下位错的攀移和交

滑移能力增强，位错结构的稳定性降低，背应力可能

会因为位错的湮灭而快速弛豫。对于镍基高温合金

等航空发动机涡轮盘材料，理解其在服役温度下循环

加载时的包申格效应演化规律对准确预测热机械疲

劳寿命至关重要［150］。然而，高温原位力学实验的难度

极大，相关研究仍十分匮乏。

在极高应变率条件下（如冲击载荷），由位错运动

的惯性效应、绝热温升效应以及应力波传播效应带来

的影响都会十分突出。研究表明，在应变率超过 104 
s-1时，材料的塑性变形机制可能从热激活控制转变为

声子引起的控制，位错结构演化规律截然不同［151］。包

申格效应在如此高的应变率下是否依然存在，其强度

与应变率的关系如何，以及是否会产生新的微观物理

机制，这些问题亟待解答［5，152］。发展能够耦合应变率

效应、温度效应和位错动力学的跨尺度本构模型，是

突破这一瓶颈的关键。

图6　包申格效应的工程应用与调控策略

Fig.6　Engineering applications and control strategies of the Bauschinger effect
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6.2　基于材料基因工程的效应图谱构建

将包申格效应作为可主动设计的材料参量，需要

建立包申格效应与材料成分、微观结构、加载条件之

间的定量关联图谱［153］。该目标与材料基因工程的核

心理念高度契合。材料基因工程旨在通过高通量实

验、高通量计算和数据库技术，加速新材料的设计与

开发。将这一理念应用于包申格效应研究，有望实现

从“试错式”研究向“预测式”设计的范式转变。

在高通量实验方面，扩散多元结技术与组合材料

芯片技术能够在单一样品中构建成分连续变化的微

区阵列。结合微区力学测试技术（如纳米压痕、微柱

压缩）和高通量微观结构表征（如自动电子背散射衍

射、扫描电镜能谱面分布），可在较短时间内获得大量

成分点上的包申格效应的影响数据。然而，微区力学

测试结果与宏观力学行为之间的尺度关联仍需建立，

且高通量反向加载实验的设计与数据处理仍是技术

性难题。

在高通量计算方面，基于第一性原理计算可以快

速获得不同合金成分下的层错能、位错芯结构、溶质-
位错交互作用能等关键参数。这些参数可直接输入

离散位错动力学或晶体塑性模型，用于预测不同成分

和微观结构下的包申格效应。然而，从原子尺度到介

观尺度的跨尺度信息传递仍存在诸多不确定性，计算

结果的可靠性需要大量实验验证。

机器学习的引入为包申格效应图谱的构建提供

了强大工具。通过训练包含成分、工艺、微观结构特

征与包申格效应参数的大型数据库，机器学习模型

可以识别出控制包申格效应的关键特征，并预测未

知成分和工艺下的包申格效应强度。更为前沿的

是，通过逆向设计方法，机器学习可以直接输出具有

目标包申格效应特征的合金成分与微观结构设计方

案。但高质量数据集的匮乏是当前的主要瓶颈，建

立公开、标准化的包申格效应数据库，将会大力推动

该领域的发展。

6.3　多物理场耦合效应的研究

材料在实际使役环境中通常是多物理场耦合的，

除应力场外，温度场、电磁场、辐照场等可能同时存在

并相互影响。目前对于多物理场耦合作用下包申格

效应的研究还处于起步阶段，但已展现出了重要的科

学意义与应用潜力。

在磁场辅助成形工艺中，外加磁场会通过影响电

子自旋状态和位错运动能垒来改变材料的塑性行

为［154］。研究表明，强脉冲磁场可以促进位错运动，降

低屈服应力，这一效应被称为“磁塑性”。磁场是否会

影响背应力的形成与演化，进而改变包申格效应，目

前尚不明确。从物理机制上看，磁场可能通过影响位

错芯处的电子结构，改变位错与溶质原子、析出相的

交互作用能，从而影响位错的可逆性。探索磁场与包

申格效应的耦合机制，有望为发展新型电磁成形工艺

提供理论支撑。

在电磁成形技术中，强脉冲电流产生的焦耳热效

应与电子风效应将同时作用于材料。焦耳热引起局

部温升，改变位错运动的热激活条件［155］，电子风则直

接对位错施加驱动力［156］。这两种效应均可能显著影

响包申格效应。在电脉冲辅助成形中材料的回弹行

为若发生显著变化，很可能与包申格效应在电场作用

下的改变有关。然而，电场-应力场-温度场三场耦合

下的包申格效应研究几乎空白，亟须建立相应的多物

理场耦合本构模型。

对于核反应堆结构材料，由中子辐照而产生的大

量点缺陷和位错环会显著改变材料的塑性变形行

为［157］。辐照导致的位错钉扎效应可能会增强背应力，

也可能改变位错结构的可逆性。深入理解辐照条件

下包申格效应的演化规律，对于预测核反应堆结构材

料的疲劳寿命和可靠性具有重要意义。然而，辐照实

验的高成本、长周期以及放射性带来的表征困难，使

得这一方向的研究进展缓慢。

6.4　跨尺度集成计算平台的构建

建立能够贯通原子、位错、晶粒及构件尺度的集

成计算平台，是实现包申格效应精准预测与设计的核

心前提。这一平台需要无缝耦合第一性原理计算、分

子动力学、离散位错动力学、晶体塑性有限元和宏观

有限元方法。建立这样一个复杂的跨尺度集成计算

平台，不仅是计算力学的巨大挑战，也是材料科学实

现从定性理解到定量设计跨越的必经之路。

该平台面临的核心科学挑战在于不同尺度之间

信息传递的准确性与高效性。从原子尺度到位错尺

度，需要将第一性原理计算得到的位错芯结构、层错

能、溶质拖曳力等参数，以适当的形式输入离散位错

动力学模型。目前常用的嵌入原子势或修正嵌入原

子势虽然能够保证一定的精度，但在复杂合金体系的

应用中仍存在较大误差。从位错尺度到晶粒尺度，需

要将离散位错动力学模拟得到的背应力演化规律、加

工硬化率等，通过本构方程或响应函数的形式嵌入晶

体塑性模型。如何从离散位错动力学的大噪声数据

中提取出适用于连续介质模型的平滑规律，是一个需

要深入研究的统计物理问题。从晶粒尺度到构件尺

度，最大的难点在于计算效率，即使采用最先进的并

行计算技术，面对包含数百万晶粒的工程构件进行晶

体塑性有限元模拟仍然是不现实的。发展基于物理

295



材料工程 2026 年 8 月

原理的降阶模型或数据驱动的代理模型，是解决这一

瓶颈的关键方向。

近年来，基于人工智能的多尺度建模方法表现出

了巨大潜力。通过将离散位错动力学或晶体塑性有

限元模拟产生的大量数据作为训练集，深度神经网络

可以学习从微观结构特征（如晶粒取向分布、位错密

度、析出相形态）到宏观包申格效应关键参数（如包申

格应力、背应力演化曲线、反向屈服滞后）的复杂映射

关系。完成训练的神经网络模型可以替代传统本构

模型或成为传统本构模型的加速器，实现通过微观结

构直接预测宏观响应，其计算效率将会比传统多尺度

的方法提升数个数量级［158-159］。尤为值得注意的是，AI
方法不存在从原子到位错再到晶粒尺度的计算壁垒，

这与包申格效应本身的多尺度物理本质非常契合。

研究者已开始利用图神经网络处理多晶材料的拓扑

结构，或采用物理信息神经网络将背应力演化方程嵌

入损失函数，从而在保持物理一致性的前提下大幅提

升预测效率。并且，近期发展的符号回归、注意力机

制以及基于物理约束的生成模型，已能在一定程度上

从黑箱中提取出与位错密度、几何必需位错等可测量

变量相关的显式表达式。尽管数据驱动模型的外推

预测能力以及对训练数据范围外情况预测的可靠性

仍需进一步验证，但可以预见的是，结合主动学习与

贝叶斯推断的自适应采样策略，将有效界定模型的适

用范围并指导关键实验的补充。可以断言，AI方法不

仅将加速包申格效应的高通量表征与效应图谱构建，

更有望实现从“经验拟合”到“物理增强预测”的范式

跃升，为先进材料的包申格效应调控设计与成形工艺

优化提供强大的智能工具。

图 7 整合了上述四大前沿方向的核心要素及

其相互关联，直观呈现了包申格效应研究的未来路

线图。

7　结束语

对包申格效应的研究经历了一百余年，在 21世纪

的今天，研究者正借助多尺度实验表征与计算模拟的

强大力量改变对包申格效应的认识。本文系统综述

了该领域的研究现状与发展趋势，从经典理论出发，

讨论了包申格效应的微观物理机制，分析了先进材料

中多种机制所表现出的独特效应，论述了物理基本构

模型的演化路径，总结了工程应用与调控策略，并前

瞻性地展望了未来面临的调整与发展方向。综合全

文，可得到以下核心结论。

第一，包申格效应的物理本质已从经典的位错-障

碍物相互作用框架，发展为多尺度缺陷结构在非对称

载荷下协同演化与内应力场动态重分布的复杂多机

制耦合理论体系。原位透射电镜、高能X射线衍射、电

子背散射衍射等先进实验技术与离散位错动力学、晶

体塑性有限元、第一性原理计算等先进计算方法的深

度融合，使研究者能够首次从原子尺度到位错尺度再

到晶粒尺度，定量地揭示位错偶极子、位错胞、孪晶

界、晶界等不同缺陷结构对背应力的贡献及其演化

规律。

第二，包申格效应的研究对象已从传统的纯金属

和单相合金拓展至高熵合金、镁合金、纳米金属、形状

记忆合金等先进材料。对于这些先进材料来说，孪

晶、晶界活动、相变等非传统位错机制与传统位错机

制共存并发生强烈耦合，产生了各具特色的包申格效

应。这一发现使研究者对塑性变形物理本质的认识

得到了丰富，也为通过多机制协同调控包申格效应提

供了广阔空间。

第三，本构模型的发展正从唯象描述转向物理预

测。基于位错密度的物理基背应力本构模型、考虑微

观结构非均匀性的晶体塑性框架、离散位错动力学与

晶体塑性有限元的跨尺度耦合方法，以及基于多尺度

实验数据的参数标定与验证范式，构成了包申格效应

模拟框架的基础，提高了对复杂加载路径下材料响应

的预测能力。

第四，包申格效应的研究正从被动的表征理解转

向主动的设计应用。通过将包申格效应作为可调控

的对象，使其服务于先进材料成形工艺优化、疲劳寿

图7　包申格效应研究的未来路线图

Fig.7　Future roadmap for the study of the Bauschinger effect
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命精准评估以及面向特定功能的材料设计，有望将这

一传统意义上的负面效应转变为提升材料性能和拓

展其应用边界的正向设计杠杆。

展望未来，极端使役环境下的效应行为研究、基

于材料基因工程的效应图谱构建、多物理场耦合效应

的探索以及跨尺度集成计算平台的建立，将是该领域

取得突破性进展的关键方向。对这些前沿问题的持

续探索，不仅将深化人类对金属材料塑性变形这一基

本物理过程的认识，更将为下一代高性能结构材料和

功能材料的设计与使役提供坚实的科学基础与关键

技术支撑。包申格效应这一百年经典课题，正在新时

代的科学与技术浪潮中焕发出崭新的生命力。
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