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马氏体相变的分子动力学模拟
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（西安交通大学 金属材料强度国家重点实验室， 陕西 西安 ７１００４９）

摘　 要： 马氏体相变作为一类重要的结构转变而广泛存在于形状记忆合金、 钢铁等智能材料以及工程材料中。 从原子尺度去

理解马氏体相变的微观响应机制对于开发和提高这类材料的性能至关重要。 主要综述了利用分子动力学的手段研究马氏体相

变的相关工作： 首先介绍了形状记忆合金中的马氏体相变行为及其尺寸效应方面的研究进展； 然后讲述了结构金属材料中的

马氏体相变行为， 特别是极端压缩变形条件下马氏体相变与塑性变形的交互作用机制。 最后简述了目前相变模拟中存在的问

题以及未来的发展进行了展望。
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1　 前　 言

马氏体相变是一种位移型、 无原子扩散的固态相

变。 它属于结构改变型相变， 即材料在相变时会由一种

晶体结构转变为另外一种晶体结构。 马氏体相变在金

属、 合金、 陶瓷乃至蛋白质中都有着广泛的应用， 其中

最为成功的是钢铁材料［１］ 。 利用淬火获得的马氏体， 不

仅能够提高材料的强度而且还可以优化材料的强度与韧

性之间的关系。 另外一类重要的应用是形状记忆合

金［２］ 。 由于具有形状记忆效应和超弹性等特性， 形状记

忆合金作为一种新型功能材料， 已经被大量应用于工

程、 机敏结构及生物医学等领域。 此外， 在陶瓷材料

（如 ＺｒＯ２ ）中利用马氏体相变获得了相变增韧结构陶

瓷［３］ ； 并在微生物中也发现了利用马氏体相变获得新特

性的现象（如抗菌素 Ｔ４ 病毒） ［４］ 。
根据马氏体相变时热力学特征， 可以将马氏体相变分

为两大类： 热弹性与非热弹性马氏体相变。 对于热弹性马

氏体相变， 其马氏体相变是完全可逆的。 当体系从高温冷

却到低温时， 体系会发生马氏体相变， 形成具有多个等效

马氏体变体的微观结构。 在升温过程中， 这些马氏体变体
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又会立刻收缩， 直至完全消失， 导致体系完全回复到原始

的母相状态。 这类马氏体相变主要存在于形状记忆合金和

铁弹材料中［２，５］。 对于非热弹性马氏体相变， 马氏体相变

则是不可回复的， 经过一个温度循环， 体系不能回复到原

始的母相状态。 这类马氏体相变主要存在于纯铁、 钛、
锆、 ＦｅＮｉ、 ＣｏＮｉ 等结构金属中［１］。

飞速发展的科学技术对上述两类相变材料的性能和适

用范围提出了前所未有的要求。 一方面， 传感器、 制动器

等器件结构的小型化对形状记忆合金材料在微纳尺寸下的

响应行为提出了挑战［６－９］； 另一方面， 航空航天、 高铁等

高新科技的发展亟需研究人员们理解马氏体相变材料在高

压、 高应变速率等极端压缩下的服役行为［１０－１１］。
借助于电子显微镜技术， 我们可以观察到材料在相

变前后的微观结构图像。 然而， 理解马氏体相变的内在

机制以及马氏体合金在极端服役环境下的响应机制则需

要得到其结构动态演化方面的信息。 由于受到空间分辨

率的限制， 常规的实验探测手段无法直接观察到马氏体

相变的过程； 而计算机硬件和模拟软件的发展， 则为人

们通过计算机模拟来研究材料内部原子的动态演化过程

提供了强有力的手段［１２－１４］ 。 以分子动力学模拟（Ｍｏｌｅｃｕ⁃
ｌａｒ Ｄｙｎａｍｉｃｓ Ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎ）方法为例： 基于牛顿方程和半经

验分子力场， 可以模拟上述两类材料的马氏体相变过

程， 并同时捕捉到相变形核以及长大过程中的原子图像

演化， 进而揭示马氏体相变的微观机制。 因此， 借助于

原子模拟技术， 我们可以揭示马氏体相变的机制， 并理

解材料在极端服役条件下的响应规律， 为优化其功能特

性提供理论指导。

2　 形状记忆合金中的马氏体相变

人们对形状记忆合金体系中马氏体相变行为进行了

广泛的实验和理论研究， 但对一些现象背后的物理起源

仍然 缺 乏 足 够 的 理 解， 例 如： 预 现 象、 时 效 行 为

等［１５－１８］ 。 近年来， 原子模拟方法在成功复现上述实验

现象的同时， 还从原子尺度揭示了这些现象的物理机

制。
2􀆰 1　 预现象

预现象（Ｐｒｅｃｕｒｓｏｒ Ｐｈｅｎｏｍｅｎａ）是指材料在发生马氏

体相变前母相中出现的一些异常现象， 例如声子软化、
弹性常数软化、 衍射斑点出现漫散射行为等。 这些现象

与随后形成的马氏体相之间有着紧密的联系， 对理解马

氏体相变的微观机制至关重要。
作者课题组采用分子动力学模拟方法模拟了形状记

忆合金模型材料的应力诱发马氏体相变行为［１９］ ， 在成

功复现形状记忆合金超弹性行为的同时， 分子动力学模

拟的结果还发现应力诱发马氏体相变前也存在着弹性常

数 Ｃ′（ ＝ （Ｃ１１－Ｃ１２） ／ ２）的软化， 这与之前人们关于温度

诱发马氏体相变的研究结果相一致。 如图 １ａ 所示， 对

于具有 ＢＣＣ 结构的模型材料， 分子动力学模拟结果表

明： 随着外加应力的增加， 其（１０１）［－１０１］方向的弹性

常数 Ｃ′在不断降低， 而且这种下降表现出较为明显的

非线性关系。 此外， 这种弹性常数的软化在不同温度下

都会存在， 说明了这种软化行为在应力诱发马氏体相变

前是普遍存在的。 但是和温度诱发马氏体相变不同的

是， 应力诱发马氏体相变前的弹性常数软化表现出明显

的外场依赖性。 图 １ｂ 展示了在等轴拉压条件下 ３ 个不

同晶体取向的弹性常数 Ｃ′随应力的变化曲线。 可以看

出材料在（１０１）［－１０１］和（０１１）［０－１１］两个方向上出现

了软化， 而在（１１０）［１－１０］方向上则随着应力的增加不

断硬化。 而对于温度诱发的马氏体相变， ＢＣＣ 材料在以

上 ３ 个晶体取向上的弹性常数均存在着相同概率、 相同

程度的软化行为。 这种弹性常数软化的差异进而导致了

应力诱发马氏体相变的相变产物， 马氏体变体， 具有一

定的选择取向， 而不像温度诱发马氏体相变那样， 相变

后合金中各个变体出现的概率相等。

图 １　 应力诱发马氏体相变前弹性常数表现出随外加力场的

选择性软化行为［１９］

Ｆｉｇ􀆰 １　 Ｓｈｅａｒ ｍｏｄｕｌｕｓ ｓｏｆｔｅｎ ｐｒｉｏｒ ｔｏ ｓｔｒｅｓｓ ｉｎｄｕｃｅｄ ｍａｒｔｅｎｓｔｉｃ

ｔｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ［１９］

漫散射模拟结果也表明应力诱发马氏体相变具有外

７１４
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场依赖性。 高磊等采用分子模拟手段研究了纯锆在温度

诱发马氏体相变与应力诱发马氏体相变前漫散射方面的

差异［２０］ ， 并得到了与弹性常数软化相似的规律。 对应

温度诱发的马氏体相转变， 相变前衍射斑点沿着 ３ 个等

效的｛１０１｝＜－１０１＞晶体取向发生漫散射， 并在相变发生

之后得到 ３ 种不同的马氏体变体。 而应力诱发马氏体相

变的漫散射行为则相对复杂。 如图 ２ 所示， 在对锆单晶

沿着［００１］方向拉伸时， 其对应的衍射斑点首先在两个

方向的漫散射得到增强， 如图 ２ａ 和 ２ｂ 中黑色箭头所示

的方向。 当应力进一步加载到 ７５ ＭＰａ 时， 其中一个方

向的漫散射行为得到进一步增强， 而另外一个方向的漫

散射消失。 如果多次重复上述加载过程， 可以发现两种

不同取向的漫散射条纹等概率出现， 如 ２ｃ 和 ２ｄ； 也就

是说拉伸时材料会表现出在两个等效方向上出现漫散射

增强的现象， 这一现象导致材料在相变完成后形成两种

等效的马氏体变体。 而压缩诱发马氏体相变前的漫散射

则与拉伸不同， 如图 ２ｅ ～ ｇ 所示， 当锆单晶沿着［００１］
方向压缩时， 材料仅在一个等效晶体学取向上表现出漫

散射条纹增强的现象。 与之对应的原子图像显示， 相变

发生之后材料中只出现了一种马氏体变体。 进一步的结

果表明外加力场通过改变弹性常数在不同等效取向上的软

化行为， 进而改变相变前的漫散射增强行为， 从而决定了

相变后最终形成的马氏体相变体的种类。

2􀆰 2　 时效行为

马氏体时效行为存在于众多的形状记忆合金中， 它

是指在平均晶体结构不变的情况下， 马氏体合金的物理

性质会随时间而改变的一种现象。 这种时效行为直接影

响到形状记忆合金在服役过程中的可靠性， 进而限制了

这类合金的实际应用。 长期以来， 人们对马氏体时效行

为的微观机制进行了广泛的研究， 但是受制于空间分辨

率的限制， 实验上不能提供马氏体时效过程中原子的动

态演化图像， 进而无法揭示其内在机制。
邓俊楷等结合“长时间尺度”的蒙特卡罗（ＭＣ）方法

和“短时间尺度”的分子动力学（ＭＤ）方法［２０］ ， 成功地复

现了马氏体时效效应， 进而从原子尺度上证明了任晓兵

教授提出的短程有序一致原理［１７］ 是解释马氏体合金时

效行为的最为合理的模型； 在此基础上， 作者进一步预

测了马氏体合金在母相状态时也会存在着时效行为， 并

通过了实验的验证。 图 ３ 展示了马氏体在时效过程中点

缺陷排布有序度的变化。 点缺陷的短程有序度随着时效

时间的变化如图 ３ａ 所示。 冷却时， 母相在瞬时转变为

马氏体， 然而点缺陷的分布仍然保留了母相的对称性分

布， 随着时间的增加， 点缺陷通过扩散实现重新排布并

开始遵循马氏体相的晶体结构的对称性； 从而解释了马

图 ２　 应力诱发马氏体相变前衍射斑点的漫散射行为［２０］

Ｆｉｇ􀆰 ２　 Ｄｉｆｆｕｓｅ ｓｃａｔｔｅｒ ｐｒｉｏｒ ｔｏ ｓｔｒｅｓｓ ｉｎｄｕｃｅｄ ｍａｒｔｅｎｓｔｉｃ ｔｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ［２０］

氏体合金的性能随时间的变化行为。 母相状态的时效行

为与马氏体时效行为相似， 晶体在 ３ 个等效方向的短程

有序度趋于相等， 并遵循母相的晶体对称性。 点缺陷在

上述过程中的短程有序度如图 ３ｂ ～ ｅ 所示。 上述结果从

微观原子图像上证实形状记忆合金材料在时效的过程中

并没有长程的结构变化， 只存在点缺陷的短程扩散， 且

点缺陷的重排遵循了点缺陷短程有序一致性原理， 即点缺

陷的短程有序度的对称性和其晶体对称性保持一致。
2􀆰 3　 尺寸效应

当材料的尺度减小到纳米时， 材料中的各种物理机

制都会感到表面和界面的存在， 从而表现出与块体材料

８１４
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图 ３　 形状记忆合金时效过程中的点缺陷短程有序化［２１］

Ｆｉｇ􀆰 ３　 Ｓｈｏｒｔ ｒａｎｇｅ ｏｒｄｅｒ ｉｎ ｐｏｉｎｔ ｄｅｆｅｃｔｓ ｄｕｒｉｎｇ ｔｈｅ ｍａｒｔｅｎｓｉｔｅ ｏｒ ｐａｒ⁃

ｅｎｔ ｐｈａｓｅ ａｇｉｎｇ［２１］

不同的物理性能。 先前的实验已经表明， 当随着形状记

忆合 金 特 征 尺 寸 的 降 低， 合 金 的 相 变 温 度 明 显 下

降［２２－２３］ 。 紧接着， 原子模拟方法复现了这一规律， 并

预测形状记忆合金在纳米尺寸下还拥有一些奇异的物理

现象和功能特性［２４－２５］ 。
Ｓｕｚｕｋｉ 等在模拟形状记忆合金纳米小球时发现［２４］ ：

当小球发生立方相到正方相的结构转变后， 小球的表面

会形成特殊的漩涡状晶体缺陷。 图 ４ 展示（１１１）截面内

漩涡缺陷形成的典型过程： 在开始发生马氏体相变后

４８􀆰 ６ ｐｓ， 小球中靠近表面的原子运动迹线会呈现封闭

的漩涡形状， 但芯部并没有形成类似的漩涡； 随着时间

的推进， 小球中形成了多个漩涡， 且这些漩涡位于不同

的（１１１）晶面族上； ５８􀆰 ９ ｐｓ 后漩涡间相互碰撞与合并。
此外， 他们还发现小球在相变过程中保持宏观应变最小

化是导致漩涡产生的根本原因。
除了微观原子结构的改变， 小尺寸还会导致马氏体

合金拥有一些块体材料所不具备的、 奇异的功能特性。
张祯等人对不同尺度的形状记忆合金小球进行了压缩实

图 ４　 纳米小球在相变过程中的原子轨迹演化［２４］

Ｆｉｇ􀆰 ４　 Ｔｒａｊｅｃｔｏｒｉｅｓ ｏｆ ａｔｏｍｓ ｏｎ ｔｈｅ ｓｕｒｆａｃｅ ｏｆ ｔｈｅ ｎａｎ⁃

ｏｐａｒｔｉｃｌｅｓ ｄｕｒｉｎｇ ＭＴ［２４］

验［２５］ ， 发现较大尺度的小球可以表现出经典的超弹性

行为， 但是较小尺度的小球却表现出零滞后的超弹性，
如图 ５ｄ 所示。 根据不同尺寸下小球的应力－应变曲线，
我们可以将小球在 ３００ Ｋ 下的超弹性行为分为 ３ 个阶段

Ｄ ＜ Ｄｃ、 Ｄ ～ Ｄｃ 和 Ｄ ＞ Ｄｃ， 其中 Ｄｃ 是温度诱发马氏体

相变的临界尺寸。 图 ５ ｄ３ 展示了 ８􀆰 ６ ｎｍ（Ｄ ＞ Ｄｃ）的小

球的应力－应变曲线。 小球在 ０􀆰 ３ ＧＰａ 以下表现为弹性

变形， ０􀆰 ３ ＧＰａ 以上表现为非弹性变形， 而且卸载以后

小球并不能回到原来的形状。 这一过程中小球残留的应

变量与马氏体相变所产生的应变量相等， 表明非弹性变

形来自于应力诱发马氏体相变。 而较小尺度的小球在压

缩时则表现出经典的超弹性行为， 如图 ５ ｄ２ 展示的 ３􀆰 ４
ｎｍ（Ｄ ～ Ｄｃ）的小球的应力－应变曲线所示。 小球在 ０􀆰 ９
ＧＰａ 以下的变形表现为准线弹性， 此后转变为非线弹性

变形， 卸载以后材料完全恢复到原来的形状， 而且加载

－卸载过程中存在明显的滞后。 值得注意的是， 当小球

的尺寸降到 ２􀆰 ０ ｎｍ（Ｄ ＜ Ｄｃ）的时候， 小球的应力－应变

曲线会展现为完全连续的准弹性变形， 卸载后小球的形

状也完全恢复到初始形状， 并且小球在加载－卸载过程

中的滞后也完全消失了。 这一结果表明存在一个临界尺

寸 Ｄｃ， 形状记忆合金在 Ｄｃ 以下具有零滞后、 准连续的

超弹性行为。 进一步的平均场理论的结果表明这种滞后

的窄化来源于表面诱发的连续马氏体相变。 该研究结果

可为纳米形状记忆合金的应用提供了一条新思路。

3　 结构金属材料中的马氏体相变

自从 Ｋａｄａｕ 等人用非平衡态分子动力学方法模拟纯

铁的冲击压缩相变以来［１２］ ， 原子模拟已经成为揭示结

９１４
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图 ５　 形状记忆合金纳米小球中的超弹性行为［２５］

Ｆｉｇ􀆰 ５　 Ｓｕｐｅｒｅｌａｓｔｉｃｉｔｙ ｂｅｈａｖｉｏｒ ｉｎ ＳＭＡ ｎａｎｏｐａｒｔｉｃｌｅｓ［２５］

构金属材料在高速变形下相变行为的有效手段。 相对于

准静态加载条件下的应力诱发马氏体相变， 冲击载荷下

的结构相变过程更加复杂， 存在着马氏体相变与塑性变

形的交互作用。 作者团队最近的工作研究了纯 Ｔｉ 的冲

击相变行为后发现［２６－３１］ ： 不仅马氏体相变会改变纯 Ｔｉ
塑性变形的微观机制， 而且塑性变形也会反过来影响纯

Ｔｉ 中的马氏体相变路径与动力学机制。
3􀆰 1　 相变对塑性变形机制的影响

在极端压缩环境下， 塑性变形和马氏体相变两类变

形方式的响应时间存在很大差距， 因此， 需要采用更加

有效的塑性变形机制来匹配马氏体相变过程。 作者课题

组的分子动力学结果表明 ＨＣＰ 的 Ｔｉ 在冲击压缩下会表

现出一种位错＋孪晶的协同运动行为， 这是一种不同于

位错或者孪晶变形的第三种塑性变形方式。
图 ６ 是 Ｔｉ 单晶在冲击压缩持续 １８ ｐｓ 后的典型微观

原子图像， 左端为冲击波加载的方向［２７－２８］ 。 图中灰白

色原子区域为 α 相， 灰白色与灰色相间的区域为 ω 相，
其他区域为晶体缺陷。 从图中可以看出单晶 Ｔｉ 中部分

母相 α 经过晶格翻转转变为 α＇ 相（即晶格翻转后的 α
相）， 同时 ω 相在发生晶格翻转的区域（或者 α＇ 相区

域）形核和长大。 图 ６ｃ 是一张放大的塑性变形前端区域

的原子图像， 从图中可以看到原来沿着冲击波扩展方向

的［１０１０］－ＨＣＰ 原子堆垛面（棱柱面）转变为［ ０００１］ －
ＨＣＰ 原子堆垛面（基面）。 值得注意的是， 图中展示的

两相分界面的形状为梯形结构， 且这一界面主要由两部

分构成： 其一为｛１０－１２｝共格孪晶面分段（ＣＴＢ）， 这种

共格孪晶面与人们在 ＨＣＰ 金属中常见的拉伸变形孪晶

相同； 其二为由小线段组成的非共格的基面－棱柱面分

界面（ＩＰＢ）， 这些小线段可以进一步分解为平行的位错

组。 这表明翻转界面的运动需要位错与共格孪晶的共同

参与， 而且位错与共格孪晶之间相互影响和相互促进，
即两者之间存在协同效应（Ｃｏｌｌｅｃｔｉｖｅ Ｎａｔｕｒｅ）。

图 ６　 纯钛在冲击载荷下塑性变形和相变过程［２７］

Ｆｉｇ􀆰 ６　 Ｐｌａｓｔｉｃ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ ａｎｄ ｍａｒｔｅｎｓｔｉｃ ｔｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｉｎ Ｔｉ ｕｎ⁃

ｄｅｒ ｓｈｏｃｋ ｃｏｍｐｒｅｓｓｉｏｎ ［２７］

如果把金属材料的形变机制按照原子微观重组的协

同程度进行排序， 其形变方式的协同性如图 ７ 所示： 点

缺陷的扩散通常是原子的无序运动过程， 即对应 ０ 维协

同； 而位错的滑移则需要位错线内的原子合作运动， 即

存在 １ 维协同变形； 孪晶则是孪晶面附近原子的重组过

程， 这是 ２ 维协同变形， 而马氏体相变需要三维晶格内

原子的重组， 是一个 ３ 维的协同变形过程。 为了适应高

应变速率下的马氏体相变， 纯 Ｔｉ 的塑性变形需要位错

与孪晶的协同变形， 从而提高塑性变形的协同性， 进而

达到可以配合上高协同的马氏体相变的目的。

图 ７　 形变机制的协同性排序［２８］

Ｆｉｇ􀆰 ７　 Ｓｔｒａｉｎ ｒａｔｅ ｄｅｐｅｎｄｓ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｍｅｃｈａｎｉｓｍ［２８］

3􀆰 2 塑性变形对相变行为的影响

塑性变形对马氏体相变的影响主要体现在前者所产

生的晶体缺陷及其应力场对相变行为的改变。 这种改变

是多方面的， 既可以体现在相变的微观机制方面， 也可

以是相变的动力学行为方面。

０２４
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首先， 现有的结果发现塑性变形行为可以改变材料

的相变路径， 从而使得材料的相变路径由于塑性变形方

式的不同而呈现出多样化的行为。 例如以冲击载荷下的

α－ω 相变的相变路径为例， 其相变路径与相变产物会随

压缩方向的不同而发生改变。 目前实验根据“软回收”
样品的透射电镜观察一共得到了两种不同的相变路径：
（０００１） α ／ ／ （１０－１１） ω， ［１０－１０］ α ／ ／ ［ －１０１１］ ω（取向关系

Ｉ）和（０００１） α ／ ／ （１０－１０） ω， ［１０－ １０］ α ／ ／ ［ １－ ２１０］ ω（取向

关系 ＩＩ）。 作者课题组以 Ｔｉ 单晶为模型， 研究了 Ｔｉ 单晶

沿着不同方向进行冲击压缩时材料的相变行为［２９］ 。 图 ８
展示了典型 Ｔｉ 单晶冲击后样品截面， 通过对其中的 α
相和 ω 相的原子堆垛面进行晶体取向标定， 我们发现，
与实验结果类似， 冲击压缩的模拟可以获得两种不同的

相变取向关系或者相变路径。 但是这些相变路径会随着

压缩方向而改变。 当 Ｔｉ 单晶受沿着 ｃ 轴方向的冲击压缩

时（图 ８ａ）， 样品中的 α 相和 ω 相的相对取向关系为：
（０００１） α ／ ／ （１０－１１） ω， ［１０－ １０］ α ／ ／ ［ １－ ２１３］ ω， 通过群

论运算发现该取向关系与取向关系 Ｉ 等价。 但是当样品

沿着与 ｃ 轴垂直的方向压缩变形时， 两相的取向关系如

图 ８ｂ 所示， 即（０００１） α ／ ／ （ １０－ １０） ω， ［１０－ １０］ α ／ ／ ［ １－

２１０］ ω。 这说明冲击诱发的 α⁃ω 马氏体相变路径与受到

压缩的方向密切相关， 具有各向异性。 通过应力场分布

计算， 发现冲击压缩过程中 Ｔｉ 单晶中存在较高的剪切

应力， 进而提出不同方向下剪切应力分布的差异是导致

相变路径差异的主要原因。

图 ８　 冲击载荷下纯钛马氏体相变路径的各向异性［２９］

Ｆｉｇ􀆰 ８　 Ａｎｉｓｏｔｒｏｐｉｃ ｐｈａｓｅ ｔｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｐａｔｈｗａｙ ｉｎ Ｔｉ ｓｉｎｇｌｅ

ｃｒｙｓｔａｌ ｕｎｄｅｒ ｓｈｏｃｋ ｃｏｍｐｒｅｓｓｉｏｎ［２９］

其次， 现有的结果也发现塑性变形也会影响材料的

相变动力学行为。 根据产物相体积分数随温度和时间的

变化规律可以将马氏体动力学分为两类： 一类是绝热马

氏体相变（Ａｔｈｅｒｍａｌ）， 即相变产物的体积分数只取决于

温度， 并不随时间而改变； 另一类称为等温马氏体相变

（Ｉｓｏｔｈｅｒｍａｌ）， 当温度低于某一临界温度 Ｔ０， 相变产物

的体积分数随时间不断变化。 之前的实验结果表明 α⁃ω
马氏体相变具有绝热转变和等温转变两种动力学行为，
且两种动力学模式之间可以相互转变。 作者课题组的分

子动力学模拟（图 ９ａ）和同步辐射实验（图 ９ｂ）的数据表

明［３０－３１］ ： 这种转变事实上主要取决于冲击变形之后样

品中残留的缺陷数量。 如图 ９ｂ 所示， 缺陷或者相界面

的密度的增加均使得样品的相变能垒降低（对应于图 ９
中线段的斜率）， 改变了材料的相变动力学行为。

图 ９　 冲击载荷对相变动力学行为的影响［３０］

Ｆｉｇ􀆰 ９　 Ｔｈｅ ｉｎｆｌｕｅｎｃｅ ｏｆ ｓｈｏｃｋ ｐｒｅｓｓｕｒｅ ｏｎ ｔｈｅ ｍａｒｔｅｎｓｔｉｃ ｔｒａｎｓｆｏｒ⁃

ｍａｔｉｏｎ ｋｉｎｅｔｉｃｓ［３０］

4　 结　 语

计算机模拟方法从原子尺度为我们揭示了材料马氏

体相变的微观机制， 进而为形状记忆合金等功能材料的

开发提供理论支撑， 同时也已成为我们理解极端条件下

结构材料的服役行为的重要手段。 然而， 要全面的模拟

真实材料的服役行为， 原子模拟方法仍然存在许多局

限。 例如： 所能描述的体系尺寸有限、 时间尺度太短

等。 亟待发展多尺度的模拟方法（例如： 第一性原理，

分子动力学， 相场理论等方法相结合）来探究材料在多

１２４
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尺度下的相变行为和微观组织演化规律， 并在此基础上

建立微观结构与性能相统一的理论模型， 为新型马氏体

相变材料的研发与应用提供依据。
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［Ｍ］ ． Ｎｅｗ Ｙｏｒｋ： Ｃａｍｂｒｉｄｇｅ Ｕｎｉｖｅｒｓｉｔｙ Ｐｒｅｓｓ， １９９３．

［３］ 　 Ｂｏｃａｎｅｇｒａ⁃Ｂｅｒｎａｌ Ｍ Ｈ， Ｄｅ ｌａ Ｔｏｒｒｅ Ｓ Ｄ． Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉ⁃

ｅｎｃｅ ［ Ｊ］， ２００２， ３７（２３）： ４ ９４７－４ ９７１．

［４］ 　 Ｏｌｓｏｎ Ｇ Ｂ， Ｈａｒｔｍａｎ Ｈ Ｊ． Ｊｏｕｒｎａｌ ｄｅ Ｐｈｙｓｉｑｕｅ Ｃｏｌｌｏｑｕｅｓ ［ Ｊ］，

１９８２， ４３（ＮＣ⁃４）： ８５５－８６５．

［５］ 　 Ｏｔｓｕｋａ Ｋ， Ｗａｙｍａｎ Ｃ Ｍ． Ｓｈａｐｅ Ｍｅｍｏｒｙ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ［Ｍ］ ． Ｎｅｗ

Ｙｏｒｋ： Ｃａｍｂｒｉｄｇｅ Ｕｎｉｖｅｒｓｉｔｙ Ｐｒｅｓｓ， １９９９： ２７－４９．

［６］ 　 Ｍｏｈｄ Ｊａｎｉ Ｊ， Ｌｅａｒｙ Ｍ， Ｓｕｂｉｃ Ａ， ｅｔ ａｌ． Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ＆ Ｄｅｓｉｇｎ ［ Ｊ］，

２０１４， ５６（４）： １ ０７８－１ １１３．

［７］ 　 ＭｃＥｖｏｙ Ｍ Ａ， Ｃｏｒｒｅｌｌ Ｎ． Ｓｃｉｅｎｃｅ ［ Ｊ］， ２０１５， ３４７： ６ ２２８．

［８］ 　 Ｚｏｎｇ Ｈ， Ｎｉ Ｚ， Ｄｉｎｇ Ｘ Ｄ， ｅｔ ａｌ． Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ ［ Ｊ］， ２０１６，

１０３： ４０７－４１５．

［９］ 　 Ｃｈｌｕｂａ Ｃ， Ｇｅ Ｗ， Ｌｉｍａ ｄｅ Ｍｉｒａｎｄａ Ｒ， ｅｔ ａｌ． Ｓｃｉｅｎｃｅ ［ Ｊ］，

２０１５， ３８４（６２３８）： １ ００４－１ ００７．

［ １０］ Ｋａｎｅｌ Ｇ Ｉ， Ｆｏｒｔｏｖ Ｖ Ｅ． Ｓｈｏｃｋ⁃Ｗａｖｅ Ｐｈｅｎｏｍｅｎａ ａｎｄ ｔｈｅ Ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ

ｏｆ Ｃｏｎｄｅｎｓｅｄ Ｍａｔｔｅｒ ［Ｍ］ ． Ｂｅｒｌｉｎ： Ｓｐｒｉｎｇｅｒ Ｓｃｉｅｎｃｅ ＆ Ｂｕｓｉｎｅｓｓ

Ｍｅｄｉａ， ２００４．

［１１］ Ｌｏｒｅｎｚａｎａ Ｈ Ｅ， Ｂｅｌａｋ Ｊ Ｆ， Ｂｒａｄｌｅｙ Ｋ Ｓ， ｅｔ ａｌ． Ｓｃｉｅｎｔｉｆｉｃ Ｍｏｄｅｌ⁃

ｉｎｇ ａｎｄ Ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎｓ ［ Ｊ］， ２００８， １５（１－３）： １５９－１８６．

［１２］ Ｋａｄａｕ Ｋ， Ｇｅｒｍａｎｎ Ｔ Ｃ， Ｌｏｍｄａｈｌ Ｐ Ｓ， ｅｔ ａｌ． Ｓｃｉｅｎｃｅ ［ Ｊ］，

２００２， ２９６（５５７３）： １ ６８１－１ ６８４．

［１３］ Ｐａｒｒｉｎｅｌｌｏ Ｍ， Ｒａｈｍａｎ Ａ． Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｐｐｌｉｅｄ Ｐｈｙｓｉｃｓ ［ Ｊ］， １９８１，

５２（１２）： ７ １８２－７ １９０．

［１４］ Ｇｕｎｋｅｌｍａｎｎ Ｎ， Ｂｒｉｎｇａ Ｅ Ｍ， Ｔｒａｍｏｎｔｉｎａ Ｄ Ｒ， ｅｔ ａｌ． Ｐｈｙｓｉｃａｌ

Ｒｅｖｉｅｗ Ｂ ［ Ｊ］， ２０１４， ８９（１４）： １４０ １０２．

［１５］ Ｏｔｓｕｋａ Ｋ， Ｒｅｎ Ｘ． Ｐｒｏｇｒｅｓｓ ｉｎ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ａｎｄ Ｓｃｉｅｎｃｅ ［ Ｊ］， ２００５，

５０（５）： ５１１－６７８．

［ １６］ Ｒｅｎ Ｘ Ｂ， Ｏｔｓｕｋａ Ｋ． Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｌｅｔｔｅｒｓ ［ Ｊ］， ２０００， ８５（５）：

１０１６．

［１７］ Ｒｅｎ Ｘ Ｂ， Ｏｔｓｕｋａ Ｋ． Ｎａｔｕｒｅ ［ Ｊ］， １９９７， ３８９ （ ６６５１）： ５７９ －

５８１．

［１８］ Ｄｉｎｇ Ｘ Ｄ， Ｚｈａｎｇ Ｊ， Ｗａｎｇ Ｙ， ｅｔ ａｌ． Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｂ ［ Ｊ］，

２００８， ７７（１７）： １７４ １０３．

［１９］ Ｄｉｎｇ Ｘ Ｄ， Ｓｕｚｕｋｉ Ｔ， Ｒｅｎ Ｘ Ｂ， ｅｔ ａｌ． Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｂ ［ Ｊ］，

２００６， ７４１５（１０）： Ｓ７－Ｓ１３．

［ ２０］ Ｇａｏ Ｌ， Ｄｉｎｇ Ｘ Ｄ， Ｚｏｎｇ Ｈ Ｘ， ｅｔ ａｌ． Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ ［ Ｊ］， ２０１４，

６６（１）： ６９－７８．

［２１］ Ｄｅｎｇ Ｊ Ｋ， Ｄｉｎｇ Ｘ Ｄ， Ｚｈａｎｇ Ｚ， ｅｔ ａｌ． Ａｐｐｌｉｅｄ Ｐｈｙｓｉｃｓ Ｌｅｔｔｅｒｓ

［ Ｊ］， ２０１０， ９７（１７）： １７１ ９０２．

［２２］ Ｓｕｔｏｕ Ｙ， Ｏｍｏｒｉ Ｔ， Ｙａｍａｕｃｈｉ Ｋ， ｅｔ ａｌ． Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ ［ Ｊ］，

２００５， ５３（１５）： ４ １２１－４ １３３．

［２３］ Ｗａｎｇ Ｚ， Ｈｕ Ｊ， Ｙｕ Ｍ Ｆ． Ｎａｎｏｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ ［ Ｊ］， ２００７， １８（２３）：

２３５ ２０３．

［２４］ Ｓｕｚｕｋｉ Ｔ， Ｍａｓａｔｏ Ｓ， Ｓｈｏｚｏ Ｔ． Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｌｅｔｔｅｒｓ ［ Ｊ］，

１９９９， ８２（７）： １ ４７４－１ ４７７．

［２５］ Ｚｈａｎｇ Ｚ， Ｄｉｎｇ Ｘ Ｄ， Ｓｕｎ Ｊ， ｅｔ ａｌ． Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｌｅｔｔｅｒ ［ Ｊ］，

２０１３， １１１（１４）： ３ ９２５－３ ９３８．

［２６］ Ｙｅｄｄｕ Ｈ Ｋ， Ｚｏｎｇ Ｈ， Ｌｏｏｋｍａｎ Ｔ． Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ ［ Ｊ］， ２０１５，

１０２（２０１６）： ９７－１０７．

［２７］ Ｚｏｎｇ Ｈ Ｘ， Ｄｉｎｇ Ｘ Ｄ， Ｌｏｏｋｍａｎ Ｔ， ｅｔ ａｌ． Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｂ

（Ｒａｐｉｄ Ｃｏｍｍｕｎｉｃａｔｉｏｎ） ［ Ｊ］， ２０１４， ８９（２２）： ２２０ １０１．

［２８］ Ｚｏｎｇ Ｈ Ｘ， Ｄｉｎｇ Ｘ Ｄ， Ｌｏｏｋｍａｎ Ｔ， ｅｔ ａｌ． Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ ［ Ｊ］，

２０１５， ８２： ２９５－３０３．

［２９］ Ｚｏｎｇ Ｈ Ｘ， Ｌｏｏｋｍａｎ Ｔ， Ｄｉｎｇ Ｘ Ｄ， ｅｔ ａｌ． Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ ［ Ｊ］，

２０１４， ６５： １０－１８．

［３０］ Ｚｏｎｇ Ｈ Ｘ， Ｌｏｏｋｍａｎ Ｔ， Ｄｉｎｇ Ｘ Ｄ， ｅｔ ａｌ． Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ ［ Ｊ］，

２０１４， ７７： １９１－１９９．

［３１］ Ｎｉｓｏｌｉ Ｃ， Ｚｏｎｇ Ｈ Ｘ， Ｎｉｅｚｇｏｄａ Ｓ Ｒ， ｅｔ ａｌ． Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ ［ Ｊ］，

２０１６， １０８： １３８－１４２．

（编辑　 盖少飞）
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