
 

纳米晶钼蠕变行为的原子级模拟研究

倪伟轩，贾丽霞*，豆艳坤，贺新福，曹金利，王东杰，杨　文*

（中国原子能科学研究院, 北京　102413）

摘要：钼（Mo）合金因具有优异的性能，被广泛用于高温环境。其中，蠕变性能是高温环境用材料的重要性

能之一。本文采用分子动力学模拟方法，研究了纳米晶 Mo的蠕变行为，通过模拟不同晶粒尺寸的纳米晶

Mo在不同温度和应力条件下的拉伸蠕变行为，分析了晶粒尺寸、施加应力及温度对蠕变的影响。研究结

果表明，温度升高、应力增加均会加速蠕变过程，同时晶粒尺寸较小时蠕变现象更明显。通过对蠕变过程

中的原子位置进行可视化分析，发现位错密度和晶粒在蠕变过程中均未发生明显变化，但原子的近邻位置

环境会发生变化，这是由空位沿晶界扩散引起的。在本文所采用的模拟条件下，模拟结果表明，Coble蠕变

是引起纳米晶 Mo变形的主要机制。本文为理解纳米晶 Mo在温度条件为 800～1 400 K下的蠕变机制提供

了依据，对于纳米晶Mo在核工业设计中的潜在应用至关重要。
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Atomic-scale Simulation Study of Creep Behavior in Nanocrystalline Mo
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Abstract: Molybdenum (Mo)  alloys  are  widely  employed  in  high-temperature  environments,  such  as

advanced nuclear  systems,  due  to  their  excellent  properties,  including  high  melting  point  and  thermal

conductivity.  However,  Mo  alloys  suffer  from  poor  ductility  at  room  and  intermediate  temperatures,

which  can  be  improved  by  adding  rhenium (Re)  or  dispersing  second-phase  particles.  These  particles

refine  the  grain  size  by  promoting  nucleation  and  inhibiting  grain  growth,  improving  strength  while

reducing  the  concentration  of  harmful  solutes.  Nevertheless,  creep  behavior  is  a  critical  performance

aspect for Mo-Re alloys during service, as it can limit their high-temperature applications. Creep refers

to the time-dependent plastic deformation that occurs at high-temperatures under stress levels below the

yield  strength of  a  material.  In  polycrystalline  Mo alloys,  grain  boundary sliding exacerbates  creep at

elevated temperatures, restricting their use. Previous studies on Mo creep behavior have indicated that

subgrain  formation  and  grain  growth  occur  during  high-temperature  service,  and  nanocrystalline

materials  exhibit  distinct  creep mechanisms compared to polycrystalline counterparts.  Recent  findings

suggest  that  nanocrystalline  materials  can  experience  significant  creep  even  at  lower  temperatures,
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indicating  the  importance  of  investigating  the  effects  of  high  grain  boundary  density  on  the  creep
behavior of Mo alloys. Given that experimental creep tests require long durations, molecular dynamics
(MD) simulation offers an efficient alternative for studying atomic-scale processes at grain boundaries.
In this study, MD simulation was employed to investigate the tensile creep behavior of nanocrystalline
Mo with varying grain sizes under different temperature and stress conditions. The Voronoi method was
used  to  generate  nanocrystalline  Mo  structures  with  random  grain  orientations,  and  tensile  creep
simulations  were  conducted  using  the  LAMMPS  software.  The  results  reveal  that  increasing
temperature  and applied  stress  accelerates  the  creep  process,  with  smaller  grain  sizes  exhibiting  more
pronounced  creep  behavior.  Atomic-level  visualization  shows  that  dislocation  density  and  grain
structures remain largely unchanged, while local atomic environments change due to vacancy diffusion
along  grain  boundaries.  These  changes  are  responsible  for  the  observed  deformation  mechanisms,
particularly Coble creep, which dominates under the simulated conditions. This study provides valuable
insights  into  the  mechanisms  of  creep  in  nanocrystalline  Mo at  800-1  400  K,  which  is  critical  for  its
potential application in nuclear industry designs. The findings highlight the importance of understanding
grain  boundary  diffusion  and  its  role  in  controlling  the  overall  creep  behavior  in  nanocrystalline
materials.
Key words: nanocrystalline Mo; creep behavior; molecular dynamics simulation; grain boundary diffu-
sion

钼（Mo）合金因具有高熔点、高热导率等性

能，被广泛应用于高温环境中，如先进核能系统。

Mo 合金在室温甚至中等温度下存在延展性不足

的问题，可以通过加入 Re 或者弥散第二相颗粒等

提高其延展性。弥散第二相颗粒可以通过促进晶

粒形核和抑制晶粒长大来细化晶粒，从而在提高

强度的同时能够因晶界区域增加降低有害溶质的

浓度[1]。Mo-Re 合金在服役时，蠕变性能是需要关

注的重要性能之一。蠕变通常是指在高温下，当

施加应力低于材料屈服应力时，材料发生持续塑

性变形的行为。多晶 Mo 合金在高温服役时会发

生晶界滑动等现象引起蠕变程度加剧 [2]，从而限

制了其应用。Ericksen 等 [3] 研究了多晶 Mo 高温

下的蠕变行为，在蠕变过程中会有亚晶界形成及

晶粒长大现象。多晶材料因为晶界密度较高，会

引起与单晶材料不同的蠕变机制。研究表明，纳

米晶也有可能在较低的温度下发生明显的蠕变现

象 [4]，这表明纳米晶材料具有与多晶材料不同的

蠕变机制。因此研究高密度晶界对 Mo 合金材料

蠕变行为的影响具有重要的意义。

蠕变实验一般需要较长的时间，研究高密度

晶界对蠕变行为影响机制可以采用模拟手段进

行。分子动力学是从原子尺度上揭示晶界上原子

运动规律的重要手段。Millett 等[5] 基于分子动力

学方法研究了纳米晶 Mo（晶粒尺寸为 8～20 nm）

在高温（T>0.75Tm，Tm 为熔点，T 为 2 300～2 900 K）、

低应力（小于位错形核所需应力，为 0.2～0.8 GPa）

下的扩散主导蠕变行为，研究发现，蠕变速率与温

度呈双指数关系，与晶粒尺寸呈双幂律关系，表明

以 Coble 蠕变形式存在的晶界扩散和以 Nabarro-

Herring 蠕变形式存在的晶格扩散都对整体变形

有贡献。Desai 等 [6] 研究了纳米晶 Mo（晶粒尺寸

为 12 nm）在高温（2 700 K和 2 800 K）、低应力（0.8 GPa）

下的蠕变行为，研究发现，蠕变变形机制包括晶界

扩散的 Coble 蠕变和晶格扩散的 Nabarro-Her-

ring 蠕变。值得注意的是，在上述研究中，模拟温

度都较高（高于 2 700K），应力都较低。研究表明，

纳米晶在低温下也可能发生蠕变 [4]。对于 Mo 合

金而言，1 400 K 的蠕变强度也是比较关注的性能

之一[7]。因此，对纳米晶 Mo 材料在低温下的蠕变

行为研究非常重要。

有关 Mo 合金拉伸蠕变的模拟研究较少，但

近年来学者们用分子动力学方法研究了其他材料

的拉伸蠕变行为。例如，孟子凯等 [8] 研究了 α-Zr

纳米晶的拉伸蠕变行为，模拟结果表明，升高温

度、增大应力和细化晶粒均会促进蠕变过程，晶
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界迁移是 α-Zr 纳米晶蠕变过程中的主要变形机

制。李治铭[9] 通过分子动力学方法研究了奥氏体

纳米 Fe-Ni-Cr合金的蠕变行为，探究了应力、晶粒

尺寸和温度对蠕变机制的影响，研究结果表明晶

界扩散是其主要蠕变机制。因此，为了更全面地

了解多晶 Mo 合金材料在高温下的蠕变行为，本

文采用分子动力学模拟方法，研究不同晶粒尺寸

的纳米晶 Mo 在不同温度下的拉伸蠕变行为，分

析晶粒尺寸、施加应力及温度等因素对蠕变行为

的影响，并探讨在蠕变过程中多晶结构的变化及

其变形机制。 

1　模拟方法

使用 Voronoi 方法[10]、利用 Atomsk 工具[11] 构

建了纳米晶 Mo 体系，该模拟体系为立方体，边长

为 15 nm，其中的晶粒为随机取向。本文所考虑的

晶粒的平均尺寸为 3.182、4.754、5.052和 6.856 nm，

对应模拟体系中所包含的原子数目为 215 872、

215 984、215 942 和 215 926。图 1 所示为平均晶

粒尺寸为 3.182 nm的初始构型图。

  

15.00 nm

15.00 nm

15.00 nm

图 1    纳米晶Mo模型
Fig. 1    Nanocrystalline Mo model

 
采用分子动力学模拟软件 Lammps[12] 对纳米

晶 Mo 进行拉伸蠕变模拟，模拟时在 3 个方向上

均采用周期性边界条件，拉伸方向为 z 轴方向，模

拟温度为 800～1 400 K。蠕变通常是指在应力低

于材料屈服强度时的变形行为。做拉伸蠕变模拟

前，需要计算材料的屈服强度。材料屈服强度是

在固定应变条件下进行单轴拉伸模拟后获得应

变-应力曲线，通过绘制一条平行于弹性阶段的直

线，从曲线起点平移这条线，使其在应变轴上偏

移 0.2%，这条平移后的线与实际的应变-应力曲线

相交的点即为屈服强度。本文模拟采用了自主开

发的、经过与开源势函数 [13] 对比验证的 EAM 势

函数。采用自主开发势函数与开源势函数分别

计算了 Mo 合金在不同条件下的屈服强度，如表 1

所列，通过对比发现本文模拟所采用的势函数可

以很好地模拟 Mo 合金的拉伸行为。从表 1 可看

出材料的屈服强度范围在 13.71～ 18.64  GPa

之间。为避免大量引入塑性变形并保证数值模拟

的稳定性，本文做蠕变拉伸时所考虑的应力小于

屈服强度的 30%[14]，即应力范围为 1～5 GPa。

 
 

表 1    纳米晶 Mo 在不同晶粒尺寸和温度下的屈服强度

Table 1    Yield strength of nanocrystalline Mo
under different grain size and temperature conditions

晶粒尺寸/nm
屈服强度/GPa

800 K 1 000 K 1 200 K 1 400 K

6.856 18.64/18.621) 18.13/18.131) 17.61/17.661) 17.10/17.091)

5.052 16.97 16.46 15.95 15.44

4.754 16.69 16.18 15.67 15.16

3.182 15.24 14.73 14.22 13.71

　　注：1） 使用开源势函数计算得到的屈服强度

 
蠕变模拟是在固定应力条件下进行单轴拉伸

模拟，在此基础上获得应变随时间的变化曲线。

在施加外部应力之前，用共轭梯度方法对体系进

行能量最小化。然后在模拟温度下用 NPT 系综

对系统进行 300 ps 的弛豫，时间步长为 0.001 ps。

最后，保持其他方向应力自由，在 NPT 系综下，沿

z 轴方向施加恒定应力，进行 300 ps 拉伸模拟，时

间步长为 1 ps，获得时间-应变曲线。在此基础上

分析晶粒尺寸、温度和应力对蠕变曲线的影响规

律，并利用 Ovito 软件 [15] 分析观察蠕变过程中原

子的变化。材料的应变 ε 为：

ε =
l− l0

l0
（1）

l

l0

式中：    为材料在模拟过程中沿拉伸方向（z 轴）的

长度；    为 z 轴初始长度。

为了分析原子扩散特性，计算了原子的均方

位移（mean square displacement，MSD）[16]：

MSD =

⟨
1
N

N∑
i=0

(ri (t)− ri (0))2

⟩
（2）

式中：N 为粒子数；t 为时间；ri(t) 为第 i 个粒子在

时间 t 时的位置；r i(0) 为第 i 个粒子在初始时间
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t=0 时的位置；r(t)−r(0) 为特定粒子在不同恒定温

度下随时间移动的距离。 

2　模拟结果与分析 

2.1　蠕变曲线

首先获得了不同晶粒尺寸的纳米晶 Mo 在不

同温度、不同施加应力下的应变随加载时间的变

化曲线，应力范围为 1～5 GPa，模拟温度范围为

800～1 400 K。图 2 所示为晶粒尺寸为 3.182 nm

时的蠕变曲线，其他晶粒尺寸的蠕变曲线与图 2

趋势相近。图 2 中曲线的斜率表示蠕变速率。材

料的蠕变曲线一般分为 3 个阶段：初始蠕变阶段、

稳态蠕变阶段和加速蠕变阶段。初始蠕变阶段的

蠕变速率很大，随时间增加逐渐减小。稳态蠕变

阶段对应的蠕变速率几乎保持不变，通常所说的

蠕变速率就指这个阶段的蠕变速率。加速蠕变阶

段对应着随着时间增加，蠕变速率又继续增加。

从图 2 中可以明显看出，一旦施加外部应力，应变

会迅速升高，蠕变速率很大，表现为典型的初级蠕

变现象。随后，模拟体系进入较为平稳的稳态蠕

变期，此时蠕变速率几乎保持不变。即在模拟温

度范围和应力范围内，纳米晶 Mo 的蠕变曲线表

现出 2 个阶段：初始蠕变阶段和稳态蠕变阶段，且

稳态蠕变阶段持续时间较长，而第 3 阶段的加速

蠕变阶段并未出现，这可能是由模拟温度和模拟

应力都比较低导致的。当温度和应力较大时，体

系内原子位置及速度变化剧烈，体系可快速发生

变形，从而产生加速蠕变的现象。

计算不同模拟条件下的稳态蠕变速率（SSCR），

如表 2 所列。从表 2 中可以发现，对于同一晶粒

尺寸、同一模拟温度，稳态蠕变速率随着施加应

力的增加而增加。同样，对于同一晶粒尺寸、同

一应力，稳态蠕变速率随着模拟温度的增加而增

加。以晶粒尺寸为 4.754 nm 的纳米晶 Mo 为例，

当模拟温度为 1 200 K 时、应力由 1 GPa 增加至

5 GPa 时，稳态蠕变速率从 1.34×10−6 s−1 增加至

5.50×10−6 s−1；应力为 2 GPa 条件下，当模拟温度从

800 K 变化为 1 400 K 时，稳态蠕变速率从 0.91×

10−6 s−1 增加到 1.84×10−6 s−1。在同一温度和同一

应力条件下，晶粒尺寸越小稳态蠕变速率越高。

当应力为 2 GPa、模拟温度为 1 000 K 时，晶粒尺

寸为 6.856 nm 的纳米晶 Mo 的稳态蠕变速率为

0.54×10−6 s−1；晶粒尺寸为 3.182 nm 的纳米晶 Mo

的稳态蠕变速率为 1.49×10−6 s−1。通过对比不同

晶粒尺寸在相同应力和温度下的蠕变曲线，可以

看到随着晶粒尺寸的减小，应变增加，这表明温度

升高、应力增加以及晶界面增加会加速纳米晶

Mo的蠕变。
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图 2    纳米晶Mo在不同温度下的蠕变曲线

Fig. 2    Creep curve of nanocrystalline Mo under different temperatures
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晶粒尺寸、温度和应力对蠕变的影响可以通

过 Bird-DornMukherjee方程[17] 进行分析：

ε̇ =
ADGb

kBT

Å
b
d

ãp(σ
G

)n

exp
Å
− ∆Q

kBT

ã
（3）

ε̇ A D

G kB

T d σ

∆Q p n

式中：    为稳态蠕变速率；    为无量纲常数；    为扩

散系数；    为剪切模量；b为柏氏矢量；    为玻尔兹

曼常数；    为绝对温度；    为晶粒尺寸；    为施加的

应力；    为热激活过程的激活能量；    和    分别为

晶粒尺寸指数和应力指数。 

2.2　晶粒尺寸的影响

为了研究晶粒尺寸对蠕变曲线的影响，模拟

了单晶Mo的拉伸蠕变行为，图 3所示为在 1 400 K、

4 GPa 下 ，单晶 Mo 与不同晶粒尺寸的纳米晶

Mo 的蠕变曲线对比。在此温度和应力条件下可

以观察到，对于单晶 Mo 来说，在初级蠕变阶段之

后应变并没有增加，反而呈现几乎稳定的状态。

这表明单晶 Mo 的稳态蠕变阶段趋于平缓。而对

于晶粒尺寸为 3.182、4.754、5.052 和 6.856 nm 的

纳米晶 Mo 而言，可以清晰地观察到稳态蠕变阶

段。从图 3 中还可以观察到，单晶 Mo 初级蠕变

阶段比纳米晶 Mo 更迅速，由于稳态蠕变阶段时

稳态蠕变速率趋于恒定，可以观察到单晶 Mo 更

快进入稳态蠕变阶段，但是稳态蠕变速率却比纳

米晶 Mo 更缓慢。根据 Hall-Petch 关系[18]，随着晶

粒尺寸减小，材料的屈服强度和硬度会增加，这是

因为晶界可以阻碍位错的运动。这个效应通常适

用于大多数金属和合金，并且在较大晶粒尺寸范

围内非常有效。然而，在纳米晶中，屈服强度会随

着晶粒尺寸的减小而减小（表 1），这种现象被称

为逆 Hall-Petch 效应 [19-22]。所以本文所模拟计算

的纳米晶 Mo 的晶粒尺寸正好处于逆 Hall-Petch

效应区间。
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nanocrystalline Mo
 

根据式（3），蠕变速率和晶粒尺寸的倒数之间

存在幂律关系。图 4 所示为在不同模拟条件下，

稳态蠕变速率的对数随晶粒尺寸倒数的对数的变

化关系。从图 4 中可看出，随着晶粒尺寸的增加，

 

表 2   纳米晶 Mo 在不同应力和温度下的稳态蠕变速率

Table 2    SSCR of nanocrystalline Mo under different stresses and temperatures

温度/K 晶粒尺寸/nm
稳态蠕变速率/10−6s−1

1 GPa 2 GPa 3 GPa 4 GPa 5 GPa

800 3.182 0.37 0.76 2.07 3.43 4.51

1 000 0.98 1.49 3.62 4.65 5.48

1 200 1.25 1.94 3.24 5.57 6.26

1 400 1.32 2.54 4.64 7.42 8.33

800 4.754 0.32 0.91 1.60 2.52 4.31

1 000 1.01 1.37 1.83 2.79 4.63

1 200 1.34 1.55 2.36 3.34 5.50

1 400 1.68 1.84 3.73 4.93 6.39

800 5.052 0.21 0.44 1.50 2.38 3.68

1 000 0.46 0.77 2.34 3.00 4.03

1 200 0.61 1.08 2.18 3.13 5.29

1 400 1.02 1.78 3.46 3.97 5.61

800 6.856 0.04 0.26 0.97 2.15 2.52

1 000 0.15 0.54 1.40 2.56 3.42

1 200 0.37 0.72 2.24 2.75 2.82

1 400 0.53 0.90 2.70 3.18 4.65
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稳态蠕变速率不断下降。Gao 等[23] 利用分子动力

学方法计算了空位在晶界和基体内扩散激活能，

计算结果表明空位沿晶界的扩散激活能约为 0.48 eV，

在体内的扩散激活能约为 0.78 eV，这表明空位在

晶界更加容易扩散。当晶界密度较高时，空位可

在晶界上快速扩散从而产生蠕变变形。因此当纳

米晶材料中的晶粒尺寸变小时，晶界面积会增加，

引起晶界扩散增强，从而使得蠕变速率较高。并

且可以从图 4 观察到在不同温度下都满足当纳米

晶 Mo 晶粒尺寸下降，稳态蠕变速率增加的规律。 

2.3　施加应力和温度的影响

施加的应力是决定纳米晶 Mo 蠕变机制的另

一个因素。从图 2 可以看出，对于给定的晶粒尺

寸和给定的模拟温度，蠕变的稳态蠕变速率随着

施加应力的增加而增大。这是因为，应力的高低

会影响材料内部空位的浓度和扩散速度。在施加

拉应力时，空位易沿着拉应力施加方向扩散，且应

力越高，扩散梯度越大，因此变形越容易。同时因

为原子在较高应力水平下，会更容易克服原子间

的势垒，引起扩散速率变大。因此，应力增加的情

况下，蠕变速率提高。图 5 所示为在不同模拟条

件下，稳态蠕变速率对数随应力对数的变化关

系。从图 5 中可看出，随着应力增加，蠕变速率不

断增加。

图 6 所示为温度对于不同应力和不同晶粒尺

寸纳米晶 Mo 的稳态蠕变速率的影响。总体来

看，稳态蠕变速率会随着温度的升高而增大。这

是因为，在材料中，原子通常被视为在其固定晶格

点阵上做微小振动。随着温度升高，这些振动变

得更加剧烈。由于原子之间的相互作用力（如金

属中的金属键）在一定程度上依赖于原子间距，强

烈的振动可能会导致这些力减弱 [24]。因此，原子

结构在高温下会变得不那么稳定，原子较容易从

它们的位置挣脱，从而导致材料发生形变。图 7

所示为晶粒尺寸为 3.182 nm 的纳米晶 Mo 在温度

为 800～1 400 K 弛豫后的位错构型，可以观察到

位错密度随着温度的升高而略微增加，位错的生

成和移动都是热激活过程，高温会使位错生成和

扩散更加容易。 

2.4　蠕变机制

材料内蠕变变形主要是通过位错滑移、晶界

滑动和原子扩散等机理进行，且随温度和应力的

变化而有所不同。为分析蠕变机制，需结合可视

化图像。图 8 所示为晶粒尺寸为 6.856 nm 的纳米
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晶 Mo 在 800 K、1 GPa 下蠕变变形过程中位错的

构型图，从图 8 中可看到，当模拟时间为 150 ps

时，位错数目明显减少，而当模拟时间为 300 ps

时，位错数目与初始态时并无明显区别。同时可

视化分析结果表明，绝大多数位错是在晶界附近

形核，仅有少量位错在晶粒内部形核。在所模拟

的条件范围内，位错蠕变不是纳米晶 Mo 的蠕变

变形机制。

为了进一步获得蠕变机制，计算了体系内原

子在施加 3 GPa 应力下，不同温度和晶粒尺寸的

扩散系数。图 9 所示为不同温度和晶粒尺寸下原

子的均方位移随时间的变化关系。从图 9 中可看

出，与蠕变曲线相似，在蠕变的第 1 阶段即初始蠕

变阶段，均方位移出现了 1 个起始峰值。在接下
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D

来的形变阶段，变形以一个固定的速率进行，因此

均方位移随时间的变化关系也保持着固定的速

率。从图 9 中可明显看出，提高温度会提高均方

位移，即提高形变速率。从图 9 中曲线的斜率，通

过爱因斯坦关系可获得扩散系数    

[25] 为：

D =
1
6t

⟨
(ri (t)− ri (0))2

⟩
（4）

图 10 所示为扩散系数与温度的关系，从图 10

中可清晰地看出扩散系数随着温度的增加而升

高，根据阿伦缪斯公式[26]，扩散系数依赖于温度的

变化的关系可以表示为：

D = D0exp
Å
− ∆G

kBT

ã
（5）

D0 ∆G

D0

∆G

式中：    为扩散系数前置因子；    为扩散激活

能。通过拟合扩散系数与温度关系，可以得到  

和    。根据拟合，对于晶粒尺寸为 3.182、4.754、

5.052 和 6.856 nm 的纳米晶 Mo，蠕变激活能分别

为 0.774、0.50、0.612 和 0.516 eV。位错主导的塑

性变形的激活能大于 1 eV，而晶界主导的激活能

小于 1 eV[27]。这表明纳米晶 Mo 中蠕变主导机制

与晶界行为有关，而与位错无关。这是因为，在纳

米材料中，因为晶粒内部较小，Frank-Read 位错源

较难开动，虽然晶界可以作为位错形核位置，但在

外加应力作用下，晶粒尺寸小于位错分解距离，因

此位错难以从晶界形核[28]。本文研究的晶粒尺寸

都较小，可以认为大部分原子都与晶界相关 [29]。

因此，晶界变形机制成为纳米晶材料的主要变形

机制。实验上也表明采用纳米粉末合成和电解沉

积技术制备的纳米晶金属材料的低温蠕变机制以

晶界滑动和晶界扩散机制为主[30]。

为了从原子尺度上对蠕变机制进行更加深入

的分析，利用 Ovito 软件 [15] 对模拟过程中原子的

构型进行了可视化分析。通过近邻原子分析

（common neighbour analysis，CNA）[31] 方法分析了

蠕变过程中原子信息图，用位错分析（dislocation

analysis，DXA） [32] 方法分析了蠕变过程中位错分

布信息。CNA 方法分析后，蓝色原子表示该原子

为 BCC 结构，红色原子表示该原子为 HCP 结构，
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图 7    纳米晶Mo位错构型

Fig. 7    Dislocation configuration of nanocrystalline Mo
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Fig. 8    Dislocation configuration of nanocrystalline Mo during creep deformation
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绿色原子表示该原子为 FCC 结构。Mo 的晶体结

构为 BCC 点阵，因此蓝色原子表示其近邻环境未

发生变化。图 11 所示为晶粒尺寸为 6.856 nm 的

纳米晶 Mo 在 800 K、1 GPa 下蠕变变形过程中的

原子信息图，图 12 所示为晶粒尺寸为 3.182 nm 的

纳米晶 Mo 在 1 400 K、4 GPa 下蠕变变形过程中

的原子信息图。在图 11、12 中，均未观察到明显

的晶粒变形现象。从图 12 中可看到，在晶界上，

具有不同颜色的原子位置会发生变化（不同颜色

代表原子的近邻位置发生变化），这表明原子的局

域环境发生变化，而这正是由晶界上空位的扩散

引起的。这表明，存在空位沿着晶界发生扩散，从

而改变了原子的近邻环境。原子在晶界上扩散导

致的蠕变通常被认为是 Coble 蠕变，因此可推测

纳米晶Mo的主要蠕变机制为 Coble蠕变。 

 

均
方
位
移

/(
n
m

2
/s

)

0 50 100 150 200 250 300

时间/ps

1.0

0.8

0.6

0.4

0.2

0.0

800 K
1 000 K
1 200 K
1 400 K

800 K
1 000 K
1 200 K
1 400 K

a

均
方
位
移

/(
n
m

2
/s

)

0 50 100 150 200 250 300

时间/ps

1.0

0.8

0.6

0.4

0.2

0.0

800 K
1 000 K
1 200 K
1 400 K

b

均
方
位
移

/(
n
m

2
/s

)

0 50 100 150 200 250 300

时间/ps

1.0

0.8

0.6

0.4

0.2

0.0

c

均
方
位
移

/(
n
m

2
/s

)

0 50 100 150 200 250 300

时间/ps

1.0

0.8

0.6

0.4

0.2

0.0

800 K
1 000 K
1 200 K
1 400 K

d

a——3.182 nm；b——4.754 nm；c——5.052 nm；d——6.856 nm

图 9    Mo原子的均方位移与时间的关系
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Fig. 11    Atomic information map of nanocrystalline Mo (6.856 nm) during creep deformation
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3　结论

本文利用分子动力学方法模拟研究不同晶粒

尺寸的纳米晶 Mo 在不同温度、不同施加应力下

的拉伸蠕变行为，分析了晶粒尺寸、温度和应力

对蠕变行为影响。模拟结果表明，减小晶粒尺寸、

提高模拟温度和增加应力，均会提高纳米晶 Mo

的稳态蠕变速率。因为纳米晶 Mo 中晶界面积较

高，晶界可作为原子快速扩散通道，从而提高蠕变

变形速率。提高温度和增加应力会提高原子的扩

散能力，从而促进蠕变变形。在本文模拟的条件

下，未发现晶粒明显变形及位错密度明显增加的

现象。在本文模拟的条件下，对于纳米晶 Mo 而

言，其主导蠕变机制为 Coble蠕变。
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