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纳米晶粒度效应对铁动态结构与损伤的影响
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摘要：晶粒度效应是影响金属材料动态力学性能的重要因素之一。以相变金属铁为研究对

象，构建了拓扑结构与取向分布相同的不同纳米晶粒度的铁模型，旨在考察特定晶粒分布状态

下的尺寸效应。分子动力学模拟结果表明，不同晶粒度模型在高应变率单轴压缩下均经历了弹

性变形、α→ε相变和高压相塑性变形等阶段。在弹性变形阶段，晶界起到了一定的软化层作用，

导致细晶模型的应力低于粗晶模型的应力；结构相变发生后，晶界对新相的塑性发展起到阻碍

作用，使细晶模型应力高于粗晶模型应力。相变发生时，小晶粒的相变阈值更低，相变后的新相

形成层错结构，而在较大晶粒中出现孪晶结构。随着应变增加，在大晶粒中观察到孪晶的消失

及层错的重构过程。在高应变率拉伸下，大晶粒中晶界的剪切应变高度局域化，易形成连续剪

切带，并优先成为裂纹拓展通道；晶粒细化后，晶界剪切逐渐转变为弥散化模式，有效裂纹拓展

路径受到晶界网络的约束。晶界作用的转变导致损伤断裂强度随晶粒尺寸变化呈现出非单调的

变化规律。

关键词：位错；相变；层错；孪晶；晶界；高应变率

中图分类号：O521.2; O346.5                      文献标志码：A

晶粒度是调控多晶金属力学性能的重要结构参数 [1]，由此带来的晶粒度效应是指材料的屈服强

度、流动应力、硬度等宏观力学量随晶粒度变化的规律。Hall-Petch 关系是其中一种典型形式 [2]，即在

一定的晶粒度范围内，屈服强度随晶粒度的减小而增大。在晶粒进入纳米尺度后，材料的力学行为会

出现反 Hall-Petch 行为 [3–7]，即晶粒进一步细化反而导致屈服强度下降，其本质与晶界主导的滑移、扩

散、晶粒转动以及位错-晶界相互作用密切相关。

铁作为一种典型的相变金属，其在约 13 GPa 会发生由体心立方（body-centered cubic，BCC）α相向

密排六方（hexagonal close-paced，HCP）ε相的剪切型相变 [8–11]，高压相内的塑性变形行为与常压 α相显

著不同，进一步复杂化了晶粒度效应的具体表现形式。已有研究从实验、理论和分子动力学（molecular
dynamics, MD）模拟等角度分别讨论了铁在冲击和高应变率条件下的相变 [12–14]、塑性 [15–18] 及局域剪

切[19–21] 等问题。但这些工作多集中于单晶或宏观多晶体系，只给出某一特定应变区间内的强度与晶粒

度的关系；或是在单一晶粒度下考察相变与塑性的耦合过程 [18, 22]。然而，关于高应变率压缩下纳米多

晶铁中晶界在弹性、相变和塑性等阶段扮演何种角色，晶粒度效应是否会随变形阶段发生反转，以及这

一行为与位错、层错、孪晶等缺陷演化及其与宏观应力、温升之间的关系，仍缺乏系统性研究。此外，

已有 MD 模拟工作[3, 5–7] 表明，在位错塑性充分激活的条件下，纳米铁的强度随晶粒细化出现 Hall-Petch
及反 Hall-Petch 效应，并伴随应力诱导相变及晶界主导的延性损伤。然而，在高应变率、位错较难激活
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的条件下[23]，多晶铁的断裂阈值-晶粒度关系及损伤机理的认识仍不清晰。

为准确考察晶粒度效应，追踪同一加载历程中不同变形阶段晶粒度效应的演化，本研究将采用

MD 方法，构建拓扑结构与晶粒取向分布相同、平均晶粒度为 4.3～26.0 nm 的一系列纳米多晶铁模型，

以 5×109 s−1 恒定加载应变率，在 60 K、0 GPa 的初始条件下进行模拟，重点关注：在相同应变水平下，细

晶与粗晶体系的应力相对大小如何随变形阶段发生变化，是否存在阶段相关的晶粒度效应反转；晶界

在不同阶段的作用；塑性变形与宏观应力及温度之间的关联，以期从原子尺度揭示高应变率压缩下纳

米多晶铁中晶界角色由软化层向障碍层的阶段性转变、由此诱导的晶粒度效应反转机制，以及拉伸阶

段不同晶粒度导致断裂强度变化的原因，为理解铁基材料在极端载荷条件下的相变-塑性协同行为和

强度调控提供物理依据。

 1    模拟方法

利用基于 Voronoi 原理的 Mdapy 软件[24] 构建

了一系列具有相同晶粒拓扑结构及取向分布、不

同平均晶粒度的多晶铁模型，使得晶粒度成为唯

一变量。构建的 6 组模型均为正方体，如图 1 所

示，平均晶粒尺寸分别约为 4.3、6.8、10.8、17.1、
19.9 和 26.0 nm，覆盖了典型晶粒度效应出现的尺

寸区间，各模型的具体规格参数见表 1。所有模拟

均在 x、y、z 3 个方向采用周期性边界条件。体系

的初始温度和压力分别设定为 60 K 和 0 GPa，以
尽量削弱初始热涨落对力学响应的影响。原子间

的相互作用采用改进的 Ackland 势函数[25]，该势函

数在铁的相变与塑性行为研究中被广泛使用 ，

MD计算由 LAMMPS程序执行，时间步长为 1 fs。
  

表 1    模型规格参数

Table 1    Model specifications parameters

Model Mean grain size/nm Model side length/mm Number of atoms

1 4.3 9.2 62 087

2 6.8 14.7 259 384

3 10.8 23.3 1 048 040

4 17.1 36.9 4 201 770

5 19.9 42.8 6 570 883

6 26.0 56.1 14 844 812

　　Note: All the models contain 10 grains.
 

在加载前，首先在 NPT（等温等压）系综下对体系进行 40 ps 的弛豫，使体系在设定的温度和压力下

达到热力学平衡。随后，在 NVE（微正则）系综下沿 z 方向分别施加一维单轴压缩与拉伸，应变率设定

为 5×109 s−1。采用 OVITO 软件完成微观结构分析：利用公共近邻分析（common neighbor analysis，CNA）

识别 BCC、HCP、面心立方（ face-centered cubic，FCC）等晶体结构；采用位错提取算法（dislocation
extraction algorithm, DXA）提取并分类位错构型；通过原子应变（atomic strain, AS）模块计算原子尺度的

剪切应变场，从而定量表征局域剪切变形程度及其空间分布特征。
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图 1    初始模型示意图

Fig. 1    Schematic diagram of the initial model

    第 40 卷 于金民等：纳米晶粒度效应对铁动态结构与损伤的影响 第 8 期      

080105-2



 2    结果与讨论

 2.1    单轴压缩过程

对于单轴压缩过程，主要涉及材料的弹性、相变与塑性过程。如图 2所示，在高应变率单轴压缩条

件下，不同晶粒度的多晶铁模型的轴向应力-应变（pz-ε）和温度-应变（T-ε）关系的整体变化趋势相似。

该现象产生的原因是本工作为了单独考察晶粒度带来的影响，所构造的多晶模型在拓扑结构和晶粒取

向分布上保持严格一致，仅通过整体缩放的方式改变平均晶粒度，因此，晶界网格的几何形态和潜在的

形核位置在不同算例上近似自相似。在上述条件下，以相同的加载方式，各算例经历的弹性过程、相变

演化以及塑性过程本质上由势函数所刻画的晶格本征能量和结构转变能垒所决定。晶粒度仅通过对

局部应力分配和晶界附近变形行为施加二阶修正。这就导致宏观应力-应变曲线呈现出相似的变化规

律。同时，塑性和相变过程中能量耗散途径在各模型之间保持相近，导致体系的平均温度随应变的变

化也基本相似，仅在高应变阶段表现出与晶粒度相关的差异。
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图 2    不同晶粒度下铁的轴向应力 pz (a)与体系温度 (b)随应变的变化曲线

Fig. 2    Curves of axial stress pz (a) and temperature (b) varying with strain for iron at different grain sizes
 

在 MD 模拟的纳米晶体系中，晶界区域中的原子通常表现为无序原子。在缺陷类型相对简单（无

大量孔洞和自由表面）的情况下，可以将 CNA 方法识别出的无序原子占比近似为晶界占比。如图 3 所

示，对于不同晶粒度的多晶，BCC、HCP 和 FCC 相结构以及晶界占比随应变的变化趋势相似，仅在各相

占比的具体数值上存在差异。图 4(a) 所示的模拟结果表明，晶粒尺寸在 4～26 nm 范围内时，初始晶界

占比（xGB）与晶粒尺寸（d）之间存在较为明确的指数型依赖关系，由此可以建立晶粒尺寸与初始晶界占

比的指数模型，后续还需要实验验证。

为衡量纳米晶粒度对相变阈值的影响，图 4(b) 展示了相变阈值（pt）随晶粒尺寸 d 的变化关系。随

着晶粒尺寸的增加，相变阈值也随之增加。这是因为，相较于大尺度晶粒，细晶的晶界占比较高，易形

核点位更多，在相同的应力水平下更容易发生相变。图 4(c) 统计了初始晶界占比（xGB）与相变阈值的关

系。拟合结果表明，在本工作所考察的纳米多晶铁体系中，相变阈值随初始晶界占比的增加近似线性

下降，即晶界占比越高，相变所需的临界应力越低。

此外，如图 3(d) 所示，在单轴高应变率压缩过程中，晶界占比随应变的增加先上升后下降。其原因

是，相变前及相变起始阶段，外加载荷引起的弹性畸变、位错形核与晶界结构重排不断破坏原有

BCC 晶格，使得越来越多的原子局域环境偏离理想的 BCC 晶格体系而成为无序原子。同时，相变形核

处的母相与新相界面区域具有较大的剪切和体积畸变，进一步增加了无序原子数量。随着 BCC→
HCP 相变的推进，原先处于过渡态的无序原子重新被识别为晶体结构。因此，在相变进行到一定程度

之后，无序原子占比开始降低，反映出了在高应变率加载体系中，破坏原有有序结构到新相中重建有序

结构的演化过程。
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图 3    不同晶粒度下 BCC (a)、HCP (b)、FCC (c)和晶界 (d)占比随应变的变化关系

Fig. 3    Strain-dependent fractions of BCC (a), HCP (b), FCC (c), and grain boundary (d) for different grain sizes
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图 4    初始晶界占比 (a)和相变阈值 (b)随晶粒尺寸的变化关系以及相变阈值与初始晶界占比的关系 (c)

Fig. 4    Grain-size dependence of the initial grain boundary fraction (a) and the phase-transformation threshold (b),
and the relationship between the phase-transformation threshold and the initial grain boundary fraction (c)
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根据 HCP占比变化，可以将力学响应过程大致分为 3个阶段：未发生结构转变的弹性变形阶段（ε<
0.045）、α→ε相变主导阶段（ε在 0.045～0.150 区间）、高压 ε相塑性变形阶段（ε>0.150）。需要说明的

是，这里只给出了大致的范围，受晶粒度的影响，每个算例的具体应变区间划分存在略微的差异。图 5(a)
表明，在弹性变形阶段，剪应力呈上升趋势，相变启动后出现松弛；在 ε≈0.125 时剪应力达到极小值，之

后随着应变增加而增加，表明加工硬化开始占主导，体系需要更高的剪应力来维持后续变形。如图 5(b)
所示的弹性阶段，在同一应变水平下，晶粒越小，应力越低，表明在弹性阶段大晶粒体系的整体刚度更

高。如图 5(c) 所示，当相变发生后，可以观察到明显的晶粒度效应反转现象，即小晶粒的应力增加得更

快，开始高于大晶粒体系，最大差值约为 4 GPa。如图 5(d) 所示，当相变充分完成后，随着进一步压缩，

体系进入高压 HCP 相的塑性变形阶段，整体上看，不同晶粒度对应的轴向应力差距越来越小，但小晶

粒体系的应力始终高于大晶粒体系。
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图 5    不同晶粒度下铁的剪应力-应变曲线 (a)，以及弹性变形阶段 (b)、相变阶段 (c)
和高压相塑性变形阶段 (d)的应力-应变曲线

Fig. 5    Shear stress as a function of strain for iron (a), and stress-strain curves for different grain sizes during the elastic
deformation stage (b), the phase transition stage (c), and the high-pressure-phase plastic deformation stage (d)

 

图 6 给出了在弹性阶段当宏观应变为 0.04 时不同晶粒度模型的微结构类型与对应的剪切应变分

布。剪切应变主要集中在晶界附近，而晶粒内部结构以弹性变形为主，剪切应变偏低。这是因为晶界

区域的原子配位较乱，局域键合环境较为松散，相比规整的 BCC 晶体区域，更容易发生局部松弛和剪

切变形。在弹性阶段，晶界等效地扮演了软化层的角色，可以承担更多的应变。对于小晶粒模型，由于

晶界占比更大，降低了体系的整体等效弹性模量。相比之下，大晶粒体系中晶界体积分数较低，体系主

要由接近理想 BCC 结构的晶内区域主导，其宏观应力响应更接近 BCC 铁的本征弹性刚度。因此，在相

同宏观应变下，大晶粒体系的应力水平高于小晶粒体系的应力水平。
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随着进一步压缩，如图 7(a)所示，当达到相变临界条件后，体系发生由 BCC→HCP的相变。从图 7(b)
可以看出，发生 BCC→HCP 剪切型相变区域的局域剪切应变较高，说明相变承担了部分形状改变与剪

切变形，仍保持 BCC 相的区域主要以近弹性变形为主。进一步分析图 7(c)，发现不同晶粒度的相变区

内的具体变形机制存在明显差异：在小晶粒体系中，相变区内主要产生层错结构；随着晶粒度增大，同

一区域产生了一组孪晶；平均晶粒度为 26.0 nm 时，同一晶粒内部出现了 2 组孪晶，形成了更丰富的孪

晶结构。在该阶段，小晶粒的轴向应力超过大晶粒的轴向应力，这种晶粒度效应反转是晶内可用的塑

性空间与界面约束共同作用所致。对于大晶粒体系，晶界体积分数较低，晶内具有更大的连续尺度来

发展位错滑移、孪晶等塑性机制，因而宏观流动应力相对较低。相反，小晶粒体系的晶界网络更密集，

晶内有效滑移距离缩短，孪晶形核/长大以及相界迁移更易受到晶界的几何约束，使得在弹性阶段表现

为软化层的晶界在相变及后续高压相塑性阶段转变为障碍层，从而提高了相变区和高压相中的有效塑

性阻力，最终导致小晶粒体系在相同应变下表现出高于大晶粒体系的轴向应力。
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图 6    弹性阶段应变为 0.04时不同晶粒的微结构 (a)及对应的剪切应变 (b)

Fig. 6    Microstructures for various grains (a) and the corresponding
shear strain (b) at a strain of 0.04 in the elastic stage
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图 8 给出了不同晶粒度多晶铁体系中位错密

度随应变的变化曲线。可以看到：当应变小于

0.15（对应 BCC→HCP 相变基本完成阶段）时，各

晶粒度铁样品的位错密度水平基本接近；而当应

变超过 0.15，即进入高应变塑性阶段后，位错密度

开始表现出较为明显的晶粒度依赖性，整体上呈

现出晶粒越细则位错密度越高的趋势。该现象表

明，晶粒度对位错演化行为的影响主要集中在高

应变塑性阶段，对早期弹性及初始相变阶段的作

用相对较弱，同时也从侧面反映了前面提到的晶

粒度反转现象并非由位错塑性所致。进一步注意

到，平均晶粒度为 4.3 nm 的体系在高应变阶段的

位错密度明显高于其他晶粒度样品的位错密度，

其对应的应变区间与图 2(b) 中体系温度出现明显跃升的区间相吻合。这一对应关系说明：在高应变塑

性阶段，位错行为是导致该细晶体系温度显著升高的关键微观机制之一。
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图 7    晶粒度为 6.8、10.8和 26.0 nm的多晶铁在应变为 0.14时的微结构 (a)、剪切应变 (b)
和同一区域的微结构放大图 (c)（黄色高亮线是为了标识层错和孪晶结构）

Fig. 7    Microstructures (a) and shear strain (b) of polycrystalline Fe with grain sizes of 6.8,
10.8, and 26.0 nm at a strain of 0.14, and magnified views of the same region (c)
(The highlighted yellow lines are used to identify stacking faults and twinning.)

 

4.3 nm
6.8 nm
10.8 nm
17.1 nm
19.9 nm
26.0 nm

0
0.05 0.10 0.15 0.20

ε

D
is

lo
ca

tio
n 

de
ns

ity
/Å

−2

0.007

0.006

0.005

0.004

0.003

0.002

0.001

图 8    不同晶粒度下 HCP相中的位错密度随应变的变化

Fig. 8    Evolution of dislocation density in the HCP phase
as a function of strain for different grain sizes
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从图 9 可以看出，随着压缩应变的进一步增大，大晶粒体系中最初形成的孪晶带逐渐发生去孪晶

过程，原本的孪晶-层错共存状态逐步转向以层错为主的结构。如图 10(a) 所示，在高应变阶段，孪晶界

及其附近区域持续激活新的位错滑移，位错沿孪晶面滑移，从而不断抹平原有的孪晶结构，使完整的孪

晶带被细化、破碎，最终演化为以层错为主的高剪切畸变结构。这表明，位错活动在去孪晶过程中起到

了关键作用，通过位错介导的剪切重排，将局部的孪晶结构重构为层错。此类由位错活动驱动的孪晶→层

错演化路径，在纳米晶金属和孪晶结构合金的实验与模拟研究中均有报道 [26–33]，与本工作在高应变阶

段观察到的以层错为主的高压相微观特征一致。此外，可以注意到，晶粒度越大，最初形成层错结构时

越容易出现局部错位或不完全对齐的层错片段，如图 10(b) 中的左图所示。在高应变条件下，这些错位

的层错结构同样会在位错滑移的驱动下重新排布，使层错面趋于连续，进一步强化层错为主的结构。
 

O y

z

Other FCC HCP BCC
(a) (b)

(c) (d)

图 9    晶粒度为 26.0 nm时在 0.15 (a)、0.17 (b)、0.19 (c)、0.20 (d)应变下的

去孪晶化过程（箭头所指为孪晶结构）

Fig. 9    Detwinning process in the 26.0 nm grain-size system at strains of 0.15 (a),
0.17 (b), 0.19 (c), and 0.20 (d) (Arrows indicate the twin structures.)
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图 10    高应变下位错滑移驱动去孪晶 (a)和层错重排 (b)过程

Fig. 10    Dislocation slip driven detwinning (a) and stacking-fault rearrangement (b) at high strains
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需要指出的是，小晶粒体系在相对较低的应变时便形成以层错为主的缺陷结构；随着应变继续增

大，大晶粒体系也由早期的孪晶-层错共存逐步转变为以层错为主。由此，在高压相塑性变形的后期，

不同晶粒度体系内部的主导变形机制逐渐趋同：无论晶粒大小，塑性变形均主要通过密排面上的层错

扩展与位错滑移来协调。当主导机制趋同后，晶粒度只通过界面产生次要影响，因此，不同晶粒度体系

之间的应力差随着应变的增大而收敛。

 2.2    单轴拉伸过程

在本模拟条件下，拉伸过程并未发生相变，主要涉及晶界开裂、贯穿及最终的断裂。如图 11(a) 所
示，在高应变率单轴拉伸条件下，各晶粒尺寸模型的应力-应变曲线的整体变化趋势较为一致。这里的

峰值应力（最大拉应力）可视为该加载条件下体系的断裂强度。如图 11(b) 和图 11(c) 所示，峰值应力随

晶粒尺寸的减小（或初始晶界占比增加）呈现先降低后升高的非单调变化趋势。这表明晶粒度对断裂

强度的影响并非简单的单调强化或弱化关系，而是呈现出晶粒尺寸依赖性的特征。
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图 11    拉应力-应变关系 (a)、剪应力-应变关系 (b)、峰值拉应力-晶粒尺寸关系 (c)
以及峰值拉应力-初始晶界占比关系 (d)（峰值应力采用绝对值标注，代表断裂强度值）

Fig. 11    Tensile stress (a) and shear stress (b) as a function of strain, and variations of the peak tensile stress with grain size (c)
and the initial grain boundary fraction (d) (The peak stress is plotted in absolute value, representing the fracture strength.)

 

图 12 和图 13 给出了不同晶粒度体系在拉伸过程中的微结构图像及对应的原子剪切应变分布。

可以发现，该加载条件下几乎没有明显的晶内相变，宏观变形主要通过晶界附近的局部剪切重排来协

调，最终呈现如图 12(c)和图 13(c)所示的沿晶界断裂特征，属于典型的脆性断裂。

以平均晶粒尺寸为 19.9 nm 的大晶粒体系为例，研究大晶粒尺寸对多晶铁在拉伸过程中的动态结

构与损伤的影响，结果如图 12 所示。剪切应变主要集中在部分晶界上，表明少数晶界承担了大部分剪

切变形，剪切在个别界面上呈现高度局域化特征，这些高剪切带容易先发生结构软化，易产生孔洞，进

而促进晶界处微裂纹的萌生。这一模式可称为晶界剪切局域化模式。因为大晶粒的晶界较长且连通
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性较好，微裂纹一旦形成，就可以沿着晶界拓展，进而发生脆性断裂，所以在该模式下，断裂强度偏低。

此外，图 12中橙色箭头所指区域发生了晶界迁移，这是晶界塑性的表现形式。

以平均晶粒尺寸为 6.8 nm 的小晶粒体系为例，研究小晶粒尺寸对动态结构与损伤的影响，结果如

图 13 所示。在同一宏观应变下，相较于大晶粒模型，小晶粒模型的总剪切应变被更多的晶界共同分

摊，导致剪切应变在晶界仅表现为中等水平的剪切重排。该模式可称为晶界剪切弥散化模式。受限于

晶粒尺寸的影响，单个晶界段在短距离内就被其他晶界分割，难以形成长距离的连续剪切带，进而导致

微裂纹很难沿单一晶界快速贯通，只能在较多短而弯折的界面间传播，最终导致微裂纹较难拓展，需要

更高的宏观应力驱动多段晶界协同失稳才能形成贯穿裂纹。
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图 12    晶粒尺寸为 19.9 nm时不同拉伸应变阶段的微结构 (a)、对应的剪切应变 (b)以及断裂图像 (c)
（微结构中黄色原子表示初始晶界原子，橙色箭头代表该处发生了晶界迁移）

Fig. 12    Microstructures (a) and corresponding shear strain (b) and fracture images (c) for grain sizes of 19.9 nm
at different tensile strain stages (In the microstructure maps, yellow atoms denote initial grain-boundary atoms,

and orange arrows indicate grain boundary migration.)
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图 13    晶粒尺寸为 6.8 nm时不同拉伸应变阶段的微结构 (a)、对应的剪切应变 (b)以及断裂图像 (c)
（微结构中黄色原子表示初始晶界原子，橙色箭头代表该处发生了晶界迁移）

Fig. 13    Microstructures (a) and corresponding shear strain (b) and fracture images (c) for grain sizes of 6.8 nm
at different tensile strain stages (In the microstructure maps, yellow atoms denote initial grain-boundary atoms,

and orange arrows indicate grain boundary migration.)
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上述结果表明，高应变率拉伸下，多晶铁的脆性断裂强度与晶粒尺寸的关系本质上由晶界塑性变

形的空间分布特征以及裂纹扩展路径的几何受限共同控制：一方面，晶粒细化提高剪切晶界比例，促进

界面早期开裂而降低断裂强度；另一方面，晶粒细化又因晶界网络细化，使微裂纹有效扩展路径受限、

晶界剪切趋于弥散，从而起到强化作用。两类机制此消彼长，最终使断裂强度随晶粒尺寸变化呈现出

非单调的变化规律。

 3    结　论

通过 MD 模拟研究了在高应变率一维压缩及拉伸作用下纳米晶粒度对多晶铁的动态结构演化过

程及损伤机制的影响，得到如下主要结论。

(1) 晶粒度主要通过调制晶界原子比例影响相变产物的量值，对各组分变化趋势的影响较小。

(2) 在弹性阶段，晶界起到软化层作用，是主要的剪切应变区域，晶内保持近线弹性响应。晶粒细

化使晶界占比增加，降低了体系的等效弹性模量，使细晶体系在相同应变下的轴向应力低于大晶粒体

系。在相变及高压相塑性阶段，晶界对新相的塑性发展起到阻碍作用，细晶体系的应力反而更高，出现

晶粒度效应反转现象。

(3) 小晶粒的相变阈值更低，相变后形成以层错为主的结构，并且随着晶粒度增加，孪晶形成；在更

高的应变下，大晶粒体系中的孪晶及错位的层错在位错滑移驱动下发生去孪和层错重构过程。在高压

相塑性阶段后期，不同尺寸的晶粒体系的塑性变形均主要由密排面上的层错扩展与位错滑移来协调。

(4) 在高应变率拉伸下，大晶粒中晶界的剪切应变高度局域化，易形成连续剪切带，并优先形成裂

纹拓展通道；晶粒进一步细化后，晶界剪切转变为弥散化模式，且有效裂纹拓展路径受晶界网络几何的

约束。

(5) 应变率拉伸下的多晶铁脆性断裂强度与晶粒尺寸的关系主要由晶界塑性局域集中程度以及裂

纹拓展路径几何约束的共同主导。晶粒细化既可以通过增加高剪切晶界比例削弱材料，也可以通过限

制裂纹有效拓展路径与晶界剪切弥散化实现强化，两者竞争最终导致了损伤断裂强度随晶粒度的减小

呈先减小后增大的现象。

鉴于本研究的模型尺度和构型数量有限，以及经典势函数对铁相稳定性与缺陷能量描述的近似性

所限，后续工作将通过扩大模型尺寸与晶粒数、开展多组随机构型的统计分析，并系统考察不同应变率

区间及势函数的敏感性，进一步检验本结论的普适性。
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Effect of Nanocrystalline Grain Size on the Dynamic
Structure and Damage of Iron

YU Jinmin1, GUO Xiuxia2, HE Zhiyu3, SHAO Jianli1

（1. State Key Laboratory of Explosion Science and Safety Protection, Beijing Institute of Technology, Beijing 100081, China;

2. State Key Laboratory of Nonlinear Mechanics, Institute of Mechanics, Chinese Academy of Sciences, Beijing 100190, China;

3. Shanghai Institute of Laser Plasma, China Academy of Engineering Physics, Shanghai 201800, China）

Abstract:  Grain size effect is one of the key factors governing the dynamic mechanical response of metallic
materials.  Phase  transformation  iron  is  selected  as  the  model  material,  and  a  series  of  nanocrystalline
polycrystals  with  identical  topology  and  grain  orientation  distributions  but  different  grain  sizes  are
constructed  to  investigate  size  effects  under  a  fixed  grain  configuration.  Molecular  dynamics  simulations
show that, under high strain rate uniaxial compression, all models undergo elastic deformation, α→ε phase
transition,  and  high-pressure  phase  plastic  deformation.  During  the  elastic  stage,  grain  boundaries  act  as  a
soft  layer,  leading  to  lower  stresses  in  the  fine  grain  models  than  in  the  coarse  grain  model.  After  the
structural phase transition, grain boundaries hinder the plastic development of the new phase, so that the fine
grain  models  exhibit  higher  stress  than  the  coarse  grain  models.  At  the  onset  of  phase  transition,  the
threshold  of  phase  transition  of  smaller  grains  is  lower,  and  the  transformed  phase  in  fine  grains  mainly
forms  stacking  fault  structures,  whereas  twinning  structures  appear  in  relatively  larger  grains.  With
increasing  strain,  the  disappearance  of  twinning  and  the  reconstruction  of  stacking  faults  are  observed  in
large grains. Under high strain rate tension, shear strain of grain boundary in the large grain models is highly
localized,  readily forming continuous shear bands that  serve as preferred paths of crack propagation.  After
grain  refinement,  shear  strain  of  grain  boundary  gradually  evolves  into  a  diffuse  mode,  and  the  effective
paths of crack propagation are constrained by the network of grain boundaries. The change of grain boundary
effects leads to a non-monotonic variation of fracture strength with the grain size.
Keywords:  dislocation；phase transition；stacking fault；twinning；grain boundary；high strain rate
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