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面心立方金属材料压入初期突变现象的位错机制 

汪可华 1，宋宝睿 2，涂文静 1，李雁淮 2，王福德 3，陈坚 1 

（1.东南大学 材料科学与工程学院，南京 211189；2.西安交通大学 材料科学与工程学院， 

西安 710049；3.首都航天机械有限公司，北京 100076） 

摘  要：接触应力是引发金属构件形变与失效的重要来源之一。为了理解材料的力学行为与失效机制，研

究者对接触条件下位错的产生与运动开展了大量研究。然而由于实验技术的限制，对接触初期塑性变形机

理的认识仍较为薄弱。近年来得益于原位表征和高测试精度的优点，仪器化纳米压入技术被陆续地应用于

研究材料接触初期变形行为，尤其针对面心立方结构（FCC）的金属材料，结合模拟分析与微观表征，大大

促进了对相关位错行为的理解。因此，在简要介绍仪器化纳米压入技术的特点、模型及应用的基础之上，

首先，介绍了纳米压入接触初期载荷-位移曲线的突变现象，讨论了其与位错行为的关系；其次，重点以面

心立方金属材料为对象，从位错萌生和位错运动与反应两个方面分别介绍了二者与突变现象的关系，并结

合文献报道，详细讨论了压入过程位错萌生的影响因素，以及位错运动与反应机制；最后，进行了总结和

展望，提出借助多种先进实验和模拟方法的交叉使用，将有助于揭示接触条件下的位错行为，从而为仪器

化纳米压入技术的发展和理解接触条件下金属材料的变形与失效提供理论基础。 
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Face-centered Cubic Metal Indentation 

WANG Ke-hua1, SONG Bao-rui2, TU Wen-jing1, LI Yan-huai2, WANG Fu-de3, CHEN Jian1 

(1.School of Materials Science and Engineering, Southeast University, Nanjing 211189, China;  
2.School of Materials Science and Engineering, Xi’an Jiaotong University, Xi’an 710049, China;  

3.Capital Aerospace Machinery Company Co. Ltd, Beijing 100076, China) 

ABSTRACT: Contact stress is one of the main sources causing deformation and failure of metallic engineering components. In 
order to investigate the mechanical behavior and failure mechanism of materials, many studies have been carried out to explore 
the nucleation and motion of dislocation under contact condition. Unfortunately, the knowledge of incipient plasticity are still 
unclear due to the limitation of testing technologies. With the advantages of in-situ characterization and high resolution, 
instrumental nanoindentation has been increasingly used to study incipient plasticity in recent years, especially for face-centered 

研究综述 
【特邀稿】



第 49 卷  第 1 期 汪可华等：面心立方金属材料压入初期突变现象的位错机制 ·95· 

 

cubic metals, which further boosts the understanding of the dislocation behavior by combining simulation and advanced 
characterization methods. Therefore, based on the brief introduction of the characteristics, analysis model and applications of 
instrumental nanoindentation, the discontinuities of load-displacement curve were introduced and the relationship with 
dislocation behavior was discussed. Secondly, focusing on face-centered cubic metal materials, the relationship between 
dislocation initiation and dislocation motion and reaction and discontinuities were illustrated respectively. Based on literature 
review, the influencing factors of nucleation and the mechanism of motion and reaction were discussed in details. Finally, 
conclusion and prospect were put forward. Multiple application of advanced experimental and modelling methods will benefit 
the disclosure of dislocation behavior under contact, thus providing the theoretic basis for the development of instrumental 
nanoindentaion and understanding of deformation and failure of metallic materials under contact. 
KEY WORDS: incipient plasticity; nanoindentation; load-displacement curve; dislocation 

金属结构材料在服役过程中往往承受接触应力

作用，引发的局部高应力会诱发位错的萌生与运动，

在表面产生不可恢复的变形，成为失效的潜在区域[1]。

因此，研究接触过程中位错机制及其作用一直是学术

界与工业界关心的课题。然而受限于实验与分析技

术，对于接触初期的位错萌生与运动研究较为薄弱。 
基于深度敏感的仪器化纳米压入技术拥有高载

荷精度、位移精度以及空间分辨率，被广泛用于评价

材料微纳尺度弹塑性力学性能，如表面特征组织、微

纳米器件和薄膜材料等[2-5]。同时，研究者发现在接

触初期多种单晶与多晶材料内部发生位错滑移、位错

攀移、孪生和相变等组织变化时，压入载荷 -位移

（P-h）曲线上会产生突变现象，这为研究相关位错

萌生与运动提供了新的研究视角[6-7]。得益于面心立

方结构（FCC）材料简易的滑移系构成和较好的塑性

变形能力，目前国内外研究者采用纳米压入实验对

Al、Cu、Au 等多种面心立方金属材料展开了一系列

工作，结合电镜表征（如透射电镜 TEM、扫描隧道

显微镜 STM 等）研究了压头下方的显微组织[6-9]；进

一步借助分子动力学（molecular dynamics）模拟，从

原子尺度重构了位错等缺陷在压入过程中的演变[10-12]，

从而对其压入初期的位错萌生和演变过程形成了较

为丰富的研究结果[13-14]。 
然而由于相关理论仍不成熟，且不同理论对位错

萌生与运动的描述仍有差异，如位错萌生位置、位错

反应机制以及 P-h曲线的响应等，在实际研究和应用

中极易造成混淆。因此，本文将对面心立方金属材料

表面纳米压入初期位错萌生和运动的研究现状进行

综述。首先，简要地介绍纳米压入技术、理论模型和

应用；其次，以材料初期压入 P-h曲线的突变为关注

点，重点阐明其位错萌生、运动和反应过程的相关研

究；最后，将对本文的内容进行总结和展望，以期为更

多晶体结构材料的相关研究提供理论指导和实验参考。 

1  纳米压入技术概述 

仪器化纳米压入仪（简称纳米压入仪）作为一种

新型的力学性能测试设备，主要由制动器模块

（actuators）、传感器模块（sensors）和其他自动化及

控制模块组成[5]，如图 1a 所示。其中制动器能够将

刚性压头以一定的载荷速率（载荷控制模式）或者位

移速率（位移控制模式）与试样表面发生相互作用，

传感器则可以实时地监测压入过程中承受的载荷和

压入的深度。相较于传统的硬度测试技术，纳米压入

仪具有极高的载荷精度（10~100 nN）、位移精度

（0.1 nm）以及空间分辨率（1~100 nm）[4]，易于获

得材料微纳米尺度下的力学响应，进而结合理论模型

分析载荷与位移数据，推导出一系列力学参量，避免

了人工测量投影面积的误差，因此被广泛地应用于表

征微纳米尺度下的材料力学性能。 
 

 
 

图 1  仪器化纳米压入设备组成示意图及典型的 
纳米压入载荷-位移曲线 

Fig.1 (a) Schematic diagram of components in  
instrumental nanoindentation device and (b) typical 

nanoindentation load-depth curve 
 
理想 P-h 曲线如图 1b 所示，在压入初期表现出

完全弹性变形响应，载荷 P和深度 h满足 Hertz 弹性

接触理论[15]。随着载荷的增加，塑性变形出现在压头

下方最大剪切应力区，P-h曲线偏离弹性接触关系进

入弹塑性流变阶段，最终到达最大深度 ht（相应载荷

为 Pt）。卸载阶段可被视为完全弹性过程，弹性回复

深度为 he，材料表面留下深度为 hr 的残余压痕，P-h
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卸载曲线可用线性或幂函数关系拟合[3,16]。压头在载

荷驱动下所做的压入总功Wt由塑性变形功Wp和弹性

变形功 We 两部分组成，分别对应于图 1b 中 P-h曲线

包围的面积和卸载线的积分面积[17]。 
通过对图 1b 的 P-h 曲线理论分析可获得诸多材

料力学性能，其中运用最广泛的是采用 Oliver-Pharr
方法或者能量法计算压入硬度 H和弹性模量 E，相应

的理论模型和规范标准已较成熟[3,18]。此外，如蠕变

性能[19-20]、弹性模量、屈服强度、硬化指数和应力-
应变关系等也均有广泛研究[21-24]，并且在诸多金属[25]、

陶瓷 [26-27]和复合材料 [28]中已经得到了实践验证。此

外，纳米压入仪在不同的试验环境下，如高温、低温

和液体中，也表现出优秀的环境适应能力[29-30]。 

2  P-h 曲线“突变”现象 

众多的单晶和多晶材料在压入过程中常出现 P-h
曲线的不连续突变现象[8,13,31-32]。对于载荷控制的试

验，在一定压入载荷范围内出现位移爆发（displace-
ment bursts）的现象，对于位移控制的测试则出现载

荷陡降（load drops）的现象，如图 2 所示。 
 

 
 

图 2  初期压入载荷-位移曲线中典型的突变现象 
Fig.2 Typical burst phenomenon in incipient 

load-displacement curve: (a) load control mode;  
(b) displacement control mode 

 
首次突变之前，P-h曲线保持完全弹性变形特征，

故可用 Hertz 弹性理论分析[15]，如式(1)—(2)，其中 R
为刚性压头端部的曲率半径，Er 为有效弹性模量

（reduced elastic modulus），E和 v分别表示弹性模量

和泊松比，下标 1、2 分别指代被压材料和刚性压头。 

2
r

4
3

P E Rh  (1) 

2 2
1 2

r 1 2

1 11 = v v
E E E

 
  (2) 

载荷或位移达到一定程度时，曲线开始偏离

Hertz 规律同时发生位移爆发（图 2a）或载荷陡降（图

2b）。最初的研究认为，突变现象的发生是由于压头

运动导致材料表面氧化膜破裂所致[33-34]。然而在后续

的报道中，Corcoran 等[35]和 Tymiak 等[36]在无氧化膜

的 Au 以及蓝宝石上分别观察到相似的突变，而且

Suresh 等[31]发现当压入深度超过氧化膜厚度时，仍可

观察到突变现象。Gouldstone 等[32]观察到在相邻突变

点之间的曲线（Overshoot）同样满足 Hertz 的抛物线

公式，说明此时材料仍处于弹性变形状态。可见氧化

膜破裂并不是造成该种突变现象的唯一原因。 
根据连续体弹性理论，球形压头和尖端压头下的

最大剪切应力 max 可由式(3)—(4)表示[2,37]。通过计算

P-h曲线突变起始点的最大剪切应力，众多报道发现

其与材料理论临界剪切强度 c（G/(2π)，G 为剪切模

量）相近[31-32,37-39]，因此可将突变现象与位错运动相

联系。Lee 等[12,39]利用分子动力学模拟技术，从原子

尺度重构了位错等缺陷在单晶 Al 压入过程中的演

变，发现随着突变的进行，压头下方存在位错组态的

变化过程。此外，Soer 等[40]利用原位 TEM 研究了

Al 和 Mg-Al 纳米晶的压入过程，发现 Mg 原子的添

加可以提高位错运动的阻力，并显著地减少了突变的

发生。以上均为突变的位错运动机制提供了有力佐证。 
1

2 3
spherical r
max 2 2

6= PE
R


 
 
 

 (3) 

sharp
max 2

0.151
3
P
h

   (4) 

另外，研究发现 P-h 曲线突变现象特征较为复

杂，临界载荷、临界深度以及线形存在较大差异。例

如，当表面存在台阶、突起等起伏时，临界载荷和深

度会显著降低[11,35]；当发生突变后，P-h 曲线重新回

到弹性阶段[31-32]或者加工硬化[39]。上述现象与压入时

位错的萌生、运动与反应密切相关。 

3  位错作用机制 

面心立方点阵金属材料具有简易的滑移系构成

以及较好的塑性变形能力，成为研究压入初期位错演

变过程以及与突变现象关系的主要对象。近年来，已

有众多的研究者对 Al、Cu、Au 等 FCC 金属材料先

后展开了一系列实验和模拟工作，前者包括利用透射

电镜（TEM）、扫描隧道显微镜（STM）等表征手段

直接观察位错的特征[6-9]，后者则基于新型的分子动
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力学（molecular dynamics）等模拟技术，从原子尺度

重构位错等缺陷在压入过程中的演变过程 [10-12]。目

前，对于面心立方金属材料压入初期的位错萌生和演

变过程已经获得了较为丰富的研究结果。 

3.1  萌生机理 

压入过程的位错萌生被认为来源于原子的热起

伏运动。Wagner 等[41]观察到 Al 单晶可以通过热振动

造成大量缺陷点，虽然单个存在时间较短，但在整个

空间中所有缺陷点存在时间长且沿最大剪切应力扩

展，这些缺陷点也被视为亚临界位错。Zuo 等[42]通过

分子动力学模拟 Ni3Al 单晶的初期塑性行为，发现基

体在高温（300 K）下存在大量的相对位移 Di（变形

前后原子与相邻原子矢量差的模与晶格常数的比值）

大于 0.17 的原子团簇，这些高能量团簇周而复始的

出现和泯灭并保持一定的数量，当应变接近临界值

时，少数原子团簇可以发展成位错结构。在相似的研

究中，Wen 等[43]观察到 Ni 单晶的初始位错来源于相

对位移 Di 大于 0.2 的原子团簇，并且只有原子数大于

2 的团簇才可以发展成为位错环，而其他团簇则会在

短时间内消失。Wo 等[44]认为亚临界位错可以通过吸

收空位实现位错攀移，并以亚临界波动形式发展为临

界位错。此外，Seitz 等[45]认为压入过程中位错的萌

生同样可以来源于基体中原先存在的空位或者空位

团簇。 

3.1.1  均匀萌生 

根据连续体弹性理论，在理想情况下压入最大剪

切应力 max 出现在压入轴线上 0.48a 深度处，其中 a
为压头与试样接触的半径[38]。当 max 超过材料理论剪

切强度 c 时，位错开始萌生，因此对于均匀萌生的形

式来说，位错的初始萌生位置应始终位于压入的轴线

上[10]。然而，许多实验观察和原子模拟结果发现，初

始的萌生位置在一定程度上偏离了理想情况。

Minor[46]通过原位 TEM 观察到单晶 Al 的初始位错环

出现在压入轴线的左侧，如图 3a 所示。Kelchner 等[10]

通过分子动力学模拟单晶 Au 的压入过程，发现初始

位错环位于压入轴线的两侧，如图 3b 所示，并且与

试样表面约呈 71°，这与 FCC 的易滑移面相一致，说

明初始的位错环优先在易滑移面上萌生。在单晶 Al
压入分子动力学模拟研究中，Tsuru 等[47]发现 max 位

置同样存在偏离，如图 3c 所示。可见初始位错的萌

生受到晶粒各向异性的作用，实际萌生位置要综合考

虑滑移系和剪切应力两方面因素。 
Zhu 等[48]从基于能量的局部弹性稳定性判据（Λ）

出发，发现 Cu（111）单晶压入塑性萌生位置聚集在

最易滑移面相交组成的“内三角”节点上，如图 4a
中 A1、A2、A3 点所示，A 代表易滑移面相交的三角 

 

 
 

图 3  压入过程中位错环萌生位置的分布 
Fig.3 the distribution of dislocation loop nucleation site during indentation (a) In-situ TEM micrographs showing the  

evolution and distribution of dislocation loops in single crystal Al(111) (the numbers in the micrographs indicating the time  
from the start of the indentation)[9,46]; (b) the distribution of dislocation loops at first “burst”of P-h curve in single crystal Au 

(111), partial dislocation (red), stacking fault (yellow), and surface atoms (white)[10]; (c) Distribution contour of shear  
stress in the slippage system of single crystal Al in incipient indentation[47] 
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形交点。随后，Lee 等[12]和 Begau 等[49]分别通过分
子动力学模拟预测了 Al（111）单晶和 Cu（111）单
晶的位错萌生机制，其中位错胚胎趋向于在易滑移
面组成的“外三角”边长中心进行萌生，如图 4b 所
示，对应于图 4a 中 B1、B2、B3 三点，B代表三角形
边长中点。Begau 等[49]认为 B 类萌生特征来源于刚
性压头与易滑移系之间的相互作用，如图 4c 所示，
当球形压头渗透到易滑移面组成的等边三角形区

域，最大变形位置应位于三角形边长的中点，在此
处引入最大剪切应力，导致位错的萌生。可以发现，
无论是 A 类还是 B 类萌生位置，压入轴心点到萌生
处的距离近似相等，说明上述两类位置虽存在一定
差异，但也具有内在联系。Lee 等[12]将两者之间的差
异归因于分子模拟中的势函数选择不同，相异的势
函数对应于 A 类或者 B 类模拟结果[12]，然而二者的
关联性暂无报道。 

 

 
 

图 4  初始压入时位错环的特定萌生位置 
Fig.4 the specific nucleation site of dislocation loop during incipient indentation: (a) schematic diagram showing homogeneous 
nucleation site of dislocation loop in single crystal Cu(111) [48] (A standing for vertices of inner triangle composed by easy slip 
plane, B standing for middle points on the edges of outer one); (b) MD simulation results showing the homogeneous nucleation 

site of dislocation loop in single crystal Al(111) and Cu(111) [49]; (c) schematic diagram showing depth of indentation on 
equilateral-triangle shaped area, the maximum displacement along an edge appearing at the centre[49] 

 
3.1.2  不均匀萌生 

考虑到刚性压头与试样表面复杂的接触过程，局

部的应力和能量分布发生突变，易导致位错的萌生过

程在局部区域内提前发生，即 P-h曲线突变的发生可

以来源于位错的不均匀萌生。第一种不均匀萌生情况

来自压入接触状态。Gannepalli 等[39]和 Cordill 等[50]

提出在单晶 Au 和单晶 Ni 的压入中，位错首先在压

头与试样表面的接触边缘位置进行释放，此处的局部

应力集中可以为位错的萌生提供有利条件。第二种不

均匀萌生受表面粗糙度的影响。Gouldstone 等[13]发现

在面心立方晶体中，表面粗糙度的存在会使位错的萌

生位置向表面靠近；Wagner 等[41]则通过分子动力学

模拟观察到表面粗糙度的引入有利于单晶 Al 提前出

现位错萌生。第三种不均匀萌生位置可以由额外的界

面提供。Zimmerman 等[11]发现当压入位置靠近表面

台阶时，单晶 Au 的临界突变载荷会显著降低；

Lilleodden 等[51]则直接模拟了单晶 Au 中晶界作为位

错源释放位错的过程，证明额外界面的存在可以为位

错的萌生提供足够的能量。利用反证法，Schuh 等[5]

分析了单晶 Pt 均匀萌生应满足 P-h 曲线特征、活化

体积、激活能量以及跳跃频率等条件，认为位错的萌

生过程受到点缺陷尺度上的低能量过程的限制，说明

在一般条件下，位错的均匀萌生过程不易发生，而不

均匀萌生占主导地位。当不均匀萌生发生时，应力集

中和高界面能将显著降低位错萌生的难易程度[31]，因

此对应的突变临界载荷和临界深度将下降。 

3.2  位错运动与反应 

由于压入过程中位错运动与反应过程难以用实

验进行观察，研究者主要借助模拟的方法进行研究。

Gannepalli 等[39]通过分子动力学模拟 Au（001）单晶

的压入过程，发现随着突变的持续，不全位错环会沿

着滑移面不断运动，同时相邻滑移面的位错环之间可

以通过反应生成固定位错，如图 5a 所示（其中①为

不全位错萌生，②为不全位错滑移及亚杆位错，③为

四面体位错结构，阴影面积代表堆垛层错），最终形

成由固定位错及其包围的堆垛层错组成的四面体结

构。下一次突变来临时，新的位错环又会在原先四面

体的外围萌生、反应形成新的四面体结构。 
Lee 等[12]研究结果表明，四面体结构并不是突变

发生时位错的稳定组态。在单晶 Al（111）中，第一

次突变行为对应于初始位错环的萌生，第二次突变行

为对应于四面体结构形成（图 5b）。之后不全位错环

会在滑移面上发生持续的局部滑移，形成由位错环和

堆垛层错组成的不规则簇形结构（图 5c），最终部分

位错环可以完全摆脱主体约束成为独立的棱柱位错

环（prismatic dislocation loop），对应于第三次突变行

为，如图 5d 所示。在另外的报道中，Li 等[8]和 Begau



第 49 卷  第 1 期 汪可华等：面心立方金属材料压入初期突变现象的位错机制 ·99· 

 

等[49]在 Al（111）单晶和 Cu 单晶的压入模拟工作中

同样发现了相似的棱柱位错环结构，只是在这些研究

中位错的萌生和反应过程均处于同一突变行为下。 
关于独立棱柱位错环的摆脱过程，Begau 等[49]

在对 Cu（111）的压入模拟中提出，摆脱过程是通过

螺型位错分量的双交滑移实现的，但对于具体的运动

和反应过程并没有给出详细的介绍。在前期工作中，

利用分子动力学技术研究了单晶 Al（100）的压入位

错结构特征，发现棱柱错环摆脱过程主要经历了位错

的“湮灭”反应（annihilate reaction）[52]。如图 6 所

示，其中①②③①位错分量分别代表伯氏矢量为

a/6[12̄1̄]、a/6[1̄12]、a/6[121]和 a/6[1̄1̄2̄]的肖克莱不全

位错，位错分量之间在外加载荷的驱使下通过滑移实

现靠近，并且依次按照式(5)—(7)的顺序发生位错反 
 

  

图 5  位错环运动与反应机理 
Fig.5 The mechanism of dislocation movement and reaction: (a) the formation of tetrahedral lock in single crystal Au(001)[39];  

(b) the load-displacement curve and defect structures at selected steps in single crystal Al(111)[12]; (c) irregularly shaped cluster of 
dislocation loops in single crystal Al(111)[12]; (d) independent prismatic dislocation loop in single crystal Al(111) [12] 

 

 
 

图 6  独立棱柱位错环的形成过程（绿色为肖克来不全位错，蓝色为全位错，洋红色为 Lomer-Cottrell 锁， 
黄色为 Hirth 锁，淡蓝色和红色为其他未知位错）[53] 

Fig.6 Formation process of an independent prismatic dislocation loop, Shockley partial dislocations (green), perfect dislocations 
(blue), Lomer-Cottrell lock (magenta), Hirth lock (yellow), other unknown dislocations (light blue and red)[53] 
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应，最终导致部分位错环在端部与主体脱节。 
①+②=⑤ (a/6[12̄1̄]+a/6[1̄12]=a/6[01̄1]) (5)  
③+⑤=⑥ (a/6[121]+a/6[01̄1]=a/6[112]) (6) 
④+⑥=0 (a/6[1̄1̄2̄]+a/6[112]=0) (7) 
独立的棱柱位错环结构主要由不全位错及其包

围的堆垛层错构成，整个结构则由固定位错支撑[12,53]。

固定位错的存在提高了位错结构的稳定性，同时对于

位错的后续运动有一定的阻碍作用，因此在一些研究

中可以发现，塑性变形初期存在应变硬化现象[40]。独

立棱柱位错环可以在外加应力的作用下继续在基体

中运动，若向表面运动时，则会在表面产生大量滑移

台阶。Tsuru 等[47]认为这些台阶可以造成 P-h 曲线中

位移的突变，Li 等[8]和 Begau 等[49]还发现台阶的形成

可以作为位错的非均匀萌生位点。 
Li 等 [8]将突变现象的发生归结于独立棱柱位错

环的释放，Tsuru 等[47]认为棱柱位错环向表面运动时

产生的大量滑移台阶是造成突变的主要原因，这两种

机制都根植于独立棱柱位错环的释放过程。Suresh 等
[31]提出，在理想条件下，突变的最大深度为独立棱柱

位错环伯氏矢量模的整数倍（ max | |h n b  


）。Lee
等[12]和 Jiao 等[52]发现，初始位错、四面体结构、独

立棱柱位错环并不是出现在同一突变过程中，而是随

着位错形态的转变对应于连续的突变现象，说明位错

的萌生和组态转变导致的局部位错运动和弹性储存

能的释放，也可能是突变发生的主要原因。可见，关

于位错运动与 P-h 曲线突变之间的作用关系仍然不

清，相关的实验和模拟工作需要进一步深入。 
随着 P-h曲线突变现象的进行，大量的弹性储存

能被消耗，同时基体中堆积的位错易产生反作用力来

中和外加应力；另一方面，位错组态的演变过程引入

了大量的固定位错，显著地提高了位错运动的阻力。

因此突变进行一定时间后，位错萌生和运动会失去动

力直至终止，此时 P-h曲线会重新回到弹性阶段。通

过进一步增加载荷，激活已存在的位错源和新的位错

源继续释放位错，突变现象又会再次出现[8]。 

4  总结和展望 

综上，本文简要介绍了仪器化纳米压入技术的特

点与应用，并以面心立方金属材料纳米压入初期 P-h
曲线的突变现象为关注点，重点阐述了材料初期位错

的萌生和运动过程，以及在此过程中存在的位错反应。 
突变的临界载荷和临界深度取决于位错的萌生

过程，其中均匀萌生要考虑到剪切应力和易滑移系的

共同作用，非均匀萌生由于存在表面起伏和表面原子

台阶等额外表界面，可以为位错的萌生提供应力和能

量支持，其萌生位置会向额外表界面靠近，并且具有

比均匀萌生更低的临界载荷和临界深度。初始位错会

在应力作用下发生一系列的位错反应（四面体结构-

棱柱位错环），在此过程中位错运动和弹性储存能的

释放都可以成为突变发生的主要原因。突变现象的终

止归因于弹性储存能消耗、位错堆积产生的反作用力

以及固定位错提高运动阻力，因此只有进一步增加载

荷，重新激活上述位错机制才可以继续出现突变现

象。由于接触过程的复杂性，目前大部分的研究报道

集中在模拟层面，然而模拟方法受限于计算容量的约

束，其模型大小和模拟环境均与实际的压入实验有一

定的差距，很难与现有的纳米压入实验进行对应。其

次，由于模拟参数和模拟对象选择的差异，研究者对

于位错的萌生、反应和运动以及对 P-h曲线的影响目

前还未统一。此外，本文的主要内容聚焦于讨论面心

立方晶体结构金属在压入过程中的缺陷演变特征，相

关的理论和模型是否适用于体心立方（BCC）以及密

排六方（HCP）等其他晶体结构模型需要进一步证实。 
对于今后的研究和应用主要有如下展望。原位表

征技术的应用可以为纳米压入提供更直接的结构演

变证据，多种方法的交叉结合，如分子动力学模拟、

有限元模拟和离散位错模拟等方法，可以有效地提高

计算效率和结果准确度。其次，接触初期的塑性变形

机理直接影响材料的接触形变和失效过程，深入理解

其接触形变机制将对微机电系统、工程器械与薄膜材

料的可靠性具有重要作用。最后，压入初期的位错演

变以及外在的突变响应是微纳米尺度塑性变形的重

要特征，相关的研究结果对于分析和解决仪器化纳米

压入技术所面临的表面突起、尺寸效应等问题具有很

好的指导作用，从而为解析材料微纳米尺度下的力学

性能提供相关理论。 
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