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梯度Al0.1CoCrFeNi多主元合金最佳强-塑协同的晶粒

尺寸分布分子动力学模拟

侯兆阳，李丹妮，李元豪，邹鹏飞，赵 梦，李克凡
（长安大学  理学院，陕西  西安  710064）

摘 要：在金属材料中引入梯度纳米（gradient nano-grained，GNG）结构，可以弱化或消除强度和塑性的倒置关系，而梯度

晶粒尺寸的分布对调控强度和塑性的协同优化具有重要作用。本工作采用分子动力学模拟方法，系统研究了梯度晶粒尺寸分

布对GNG Al0.1CoCrFeNi多主元合金力学特性、应变和应变分布、位错分布以及晶界运动等影响。结果表明，当梯度晶粒尺

寸区间位于反霍尔-佩奇关系（inverse Hall-Petch，IHP）→霍尔-佩奇关系（Hall-Petch，HP）过渡区（9.6~19.2 nm）时，体

系呈现最佳的强度与塑性协同提高。进一步分析表明，当梯度晶粒尺寸区间处于 IHP→HP过渡区（9.6~19.2 nm）时，体系

内局域应变和应力的梯度最为显著，而且此时位错密度最大，从而引起了强度与塑性的最佳匹配。当梯度晶粒尺寸区间处于

IHP软化区时，晶界活动对塑性变形起主导地位；处于HP强化区时，位错滑移成为塑性变形的主要形式。
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1　引 言

Al0.1CoCrFeNi作为典型的单相面心立方结构（face-

centered cubic, fcc）多主元合金（HEA），凭借其优异的塑

性、良好的韧性以及显著的加工硬化能力，近年来已成为

颇具应用前景的结构材料[1]。但Al0.1CoCrFeNi多主元合

金的在室温和高温下的强度往往较低，这极大地制约了

其在工程中的应用[2]。

在多晶金属材料中，晶粒的细化能显著增加晶界密

度，从而使材料达到非常好的强化效果，但其拉伸塑性往

往显著降低[3–4]。实验表明，当Al0.1CoCrFeNi多主元合金

的晶粒尺寸从 115 μm下降到 7.9 μm时，其屈服强度从

199 MPa提高到366 MPa，提升了83.9%[5]；当晶粒尺寸进

一步降低到纳米尺度时，屈服强度高达990 MPa，但均匀

延伸率只有5.3%[5–6]。近年来，通过在金属材料中引入梯

度纳米（gradient nano-grained, GNG）结构，可以弱化或消

除强度和塑性的倒置关系，从而充分发挥纳米结构金属

材料的应用价值[7–12]。Fang 等[13]采用表面机械研磨工

艺，在粗晶Cu棒材表面制备出了晶粒尺寸从20 nm逐渐

增大到 300 nm的梯度纳米结构，实验结果表明，其屈服

强度最大值由粗晶的63 MPa提高至129 MPa，而塑性与

粗晶Cu相当（约31%）。Lin等[14]通过电沉积法制备了晶

粒尺寸从 29 nm变化至 4 μm的不同梯度率的梯度纳米

晶Ni，研究发现当梯度率n处于0.53~3附近时，梯度结构

展现出强度与延展性的最佳匹配。Pan等[15]通过循环扭

转变形制备了具有梯度位错胞的Al0.1CoCrFeNi多主元

合金，实验结果表明，梯度位错胞结构显著提高了材料的

屈服强度，同时保持了良好塑性，并产生了额外加工硬化

效应。Ma等[16]采用扭转变形的方法制备了梯度纳米晶

Al0.1CoCrFeNi多主元合金，梯度结构在保持可观均匀延

伸率（约22.5%）的同时，展现出超过1 GPa的极限抗拉强

度。然而，由于实验上可控制备晶粒梯度结构仍然比较

困难，目前对最佳强-塑性协同的梯度结构特征及变形机

制的认识仍比较有限[17]。

随着计算技术的快速发展，纳米尺度分子动力学

（molecular dynamics, MD）方法、亚微米尺度离散位错动

力学（discrete dislocation dynamics, DDD）方法和微米尺

度 晶 体 塑 性 有 限 元（crystal plasticity finite element 

method, CPFEM）方法被广泛应用于梯度纳米结构金属

的模拟研究中，模拟计算中不但可以构建实验中不易实

现的各种梯度结构，而且可以对其微观结构优化和强-塑

化机理进行系统研究。其中MD方法不但可以从原子尺

度出发获得宏观力学特性和应变响应信息，而且还能实

时追踪变形中微观结构组态的演化过程。大量MD模拟

研究表明，梯度纳米结构中的塑性变形首先发生在较小
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晶粒中，然后向较大晶粒扩展[18–19]；而且还在梯度结构中

发现了实验观察[20]和应变梯度塑性理论预测[21–23]的应力

与应变梯度[24–27]。部分模拟研究还表明，晶粒尺寸的梯

度分布能够有效延缓材料软化现象的发生[28–30]。目前，

尽管对均匀纳米晶粒（homogeneous nano-grained, HNG）

结构的Al0.1CoCrFeNi多主元合金已有大量的MD模拟研

究[31–33]，但较少涉及到具有最佳强 -塑协同的 GNG 

Al0.1CoCrFeNi多主元合金的晶粒梯度分布特征及强度-

塑性协同增效机理。

为此，本工作采用 MD 模拟方法深入探究了 GNG 

Al0.1CoCrFeNi多主元合金中，不同晶粒尺寸梯度分布对

其力学行为与变形机制的影响，重点分析了梯度晶粒尺

寸分布处于反霍尔-佩奇（inverse Hall-Petch, IHP）关系

区、霍尔佩奇（Hall-Petch, HP）关系区和 IHP→HP过渡区

时，材料强度-塑性协同效应之间的差异，研究结果可为

设计和制备高性能GNG 多主元合金提供理论支撑与实

验指导。

2　模型搭建和计算方法

采用Voronoi剖分方法构建了不同晶粒尺寸梯度分

布的Al0.1CoCrFeNi多主元合金。如图 1所示，在尺寸为

90.0 nm×30.0 nm×15.0 nm 的模拟盒子中构建了三维

GNG Al0.1CoCrFeNi结构，其中，白色代表晶界无序原子，

绿色代表 fcc晶格原子。沿x轴方向从表层晶粒尺寸最小

值dmin=6.0 nm增加至中心区域最大值dmax=12.0 nm，整个

体系晶粒总数为136个。以晶粒尺寸区间6.0~12.0 nm的

梯度结构为基体，均匀缩放1.0、1.2、1.4、1.6、1.8和2倍，得

到6种不同梯度晶粒尺寸区间的GNG结构：6.0~12.0 nm、

7.2~14.4 nm、8.4~16.8 nm、9.6~19.2 nm、10.8~21.6 nm 和

12.0~24.0 nm。这 6 个梯度结构具有相同的晶粒总数、   

晶体学取向、初始晶界形态及各成分原子比例，它们的平

均晶粒尺寸依次为 8.2、9.9、11.5、13.2、14.9 与 16.6 nm；   

随着模型尺寸的增大，体系中的原子总数从 3 501 413增

至 28 010 274，各梯度结构模型的详细参数如表 1所示。

根据之前的模拟计算结果可知，Al0.1CoCrFeNi 多主元    

合金由 HP 强化向 IHP 软化转化的临界晶粒尺寸约为     

12.0 nm[30–32]；所以在这6个梯度结构中，包含了 IHP软化

区、IHP→HP 过渡区以及 HP 强化区。此外，根据相       

关 文献 [34 – 35] 的实验结果，模拟计算中 fcc 结构

Al0.1CoCrFeNi合金晶格常数设定为0.359 nm。通过原子

取 代法引入Al、Ni、Cr、Co及Fe元素，最终得到原子浓度  

分别为 2.4%、24.4%、24.4%、24.4% 与 24.4% 的随机固

溶体。

本研究中MD模拟借助于开源软件 LAMMPS[36]计

算，AlCoCrFeNi合金体系中的原子间的相互作用，选用

Farkas 与 Caro[37] 提出的修正嵌入原子法（modified 

embedded atom method, MEAM）势函数描述。采用

Velocity-Verle算法对牛顿运动方程进行数值积分，时间

步长为2 fs。

在单轴拉伸模拟前，首先采用共轭梯度算法对初始

结构进行能量最小化处理，确保初始构型处于全局势能

最低状态；随后在 300 K温度下等温运行 100 ps，以使体

系处于热力学平衡状态。等轴拉伸过程模拟中，在 x、y、

z 3个方向均施加周期边界条件，在 300 K温度下沿 y轴

（垂直于晶粒梯度方向 x轴）以 1.0×108 s−1的应变速率进

行单轴拉伸。在整个拉伸变形过程中，采用Nose-Hoover

热浴的方法进行控温。

在 MD 模拟计算后，采用公共近邻分析（common 

neighbor analysis, CNA）法[38]对体系中各种微观结构组

态进行表征，采用位错提取算法（dislocation extraction 

algorithm, DXA）[39]对变形过程不同类型位错进行识别和

分析，借助可视化软件OVITO[40]进行微观结构可视化，

其中 fcc、hcp和无序结构原子分别标记为绿色、红色和

白色。

表1  不同梯度晶粒尺寸区间下GNG Al0.1CoCrFeNi多主元合金的结构参数

Table 1  Detailed parameters of six GNG Al0.1CoCrFeNi HEAs corresponding to different gradient grain-size ranges

Grain-size range/nm

6.0‒12.0

7.2‒14.4

8.4‒16.8

9.6‒19.2

10.8‒21.6

12.0‒24.0

HP relationship

IHP

IHP→HP

IHP→HP

IHP→HP

IHP→HP

HP

Average grain size/nm

8.2

9.9

11.5

13.2

14.9

16.6

Dimension

90.0 nm×30.0 nm×15.0 nm

108.0 nm×36.0 nm×18.0 nm

126.0 nm×42.0 nm×21.0 nm

144.0 nm×48.0 nm×24.0 nm

162.0 nm×54.0 nm×27.0 nm

180.0 nm×60.0 nm×30.0 nm

Total number of atoms

3 501 413

6 050 184

9 607 344

14 341 518

20 419 553

28 010 274

y
z

x

图1  采用比例缩放构建的GNG Al0.1CoCrFeNi多主元合金微观结构

Fig.1  Microstructures of GNG Al0.1CoCrFeNi HEA constructed by 

proportional scaling method
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3　结果和讨论

3.1　梯度晶粒尺寸区间对力学性能的影响

图 2 给出了不同晶粒尺寸区间（6.0~12.0 nm、7.2~

14.4 nm、8.4~16.8 nm、9.6~19.2 nm、10.8~21.6 nm和12.0~

24.0 nm）下，GNG Al0.1CoCrFeNi多主元合金拉伸的应力-

应变响应曲线。由图2可见，在弹性阶段，不同晶粒尺寸

区间下的应力-应变曲线基本重合，说明晶粒尺寸分布对

其弹性模量影响较小。在弹性变形阶段之后，应力-应变

曲线开始偏离线性关系，梯度结构开始发生塑性变形；应

力-应变曲线达到峰值应力后逐渐下降，材料进入屈服阶

段。屈服强度被定义为材料发生屈服现象时抵抗微观塑

性变形的应力极限。在工程应用中，通常将产生0.2%非

弹性应变对应的应力作为屈服强度；在MD拉伸模拟中，

GNG Al0.1CoCrFeNi多主元合金在应力达到最大值时开

始出现屈服现象，因此其屈服强度取应力-应变曲线的峰

值应力。由图 2可见，随着梯度晶粒尺寸区间晶粒尺寸

的增大，材料的屈服强度持续提升；当梯度晶粒尺寸区间

增大到 IHP→HP过渡区（9.6~19.2 nm）时，屈服强度的增

加变得非常缓慢。

由图 3中平均流变应力（7%~20%应变下应力的平

均值）随梯度晶粒尺寸区间平均晶粒尺寸的变化关系,可

见，平均流变应力在 IHP→HP过渡区（9.6~19.2 nm）时具

有极大值。

为了进一步衡量不同梯度结构的强-塑协同性，我们

将屈服强度σy和平均流变应力σm的乘积σYM作为其定量

衡量指标，如图4所示。可见，随着梯度晶粒尺寸区间晶

粒尺寸的增大，σYM经历了先增大后减小的变化过程；当

晶粒尺寸处于 IHP→HP过渡区（9.6~19.2 nm）时，体系的

σYM具有最大值。由此表明，此时材料不但具有较高的初

始强度，还具有优异的应变硬化能力，这使得它在变形后

能迅速提高流变应力，抵抗局部集中变形，从而将推迟颈

缩现象的发生而提升材料的均匀延伸率。 GNG 

Al0.1CoCrFeNi多主元合金的强度和塑性对梯度晶粒尺寸

的分布具有较高敏感性，当梯度晶粒尺寸处于 IHP→HP

过渡区（9.6~19.2 nm）时，体系具有最佳的强度-塑性协同

效应。

3.2　梯度晶粒尺寸区间对应变和应力分布的影响

探究变形过程中局域应变和应力的空间分布及演变

规律，对于阐明晶粒尺寸梯度分布对GNG Al0.1CoCrFeNi

多主元合金强-塑协同效应及变形机制的影响至关重要。

图5给出了GNG Al0.1CoCrFeNi多主元合金塑性变形时，
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图2  GNG Al0.1CoCrFeNi 多主元合金在 6种梯度晶粒尺寸范围下

拉伸的应力-应变曲线

Fig.2  Stress-strain curves of GNG Al0.1CoCrFeNi HEAs with six 

gradient grain-size ranges under uniaxial tensile loading
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图3  不同梯度晶粒尺寸区间下GNG Al0.1CoCrFeNi多主元合金的

平均流变应力

Fig.3  Relationship between average flow stress and average grain 

size of GNG Al0.1CoCrFeNi HEAs with different gradient 

grain-size ranges
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图4  不同梯度晶粒尺寸区间下GNG Al0.1CoCrFeNi多主元合金的

强-塑协同参数σYM

Fig.4  Strength-ductility synergy parameter σYM of GNG Al0.1Co-

CrFeNi HEAs with different gradient grain-size ranges
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局域应变和应力沿晶粒尺寸梯度方向（x方向）的空间分

布特征。如图5a和5b所示，局域应变在不同梯度晶粒尺

寸区间下均呈现梯度分布，但沿结构梯度方向（x方向）

呈现不同的分布特征。当梯度晶粒尺寸区间处于 IHP软

化区（6.0~12.0 nm）时，应变分布呈现中部粗晶区较小、

表层细晶区较大的特征；随着梯度晶粒尺寸区间向较大

晶粒尺寸偏移，进入 IHP→HP过渡区（7.2~14.4 nm）时，中

部粗晶区的局域应变显著增大，而粗晶与细晶之间过渡晶

粒的局域应变则显著降低，如图5b中红色曲线所示。随

着梯度晶粒尺寸区间进一步向着更大晶粒尺寸偏移，中心

粗晶区的局域应变持续增大，而过渡晶粒的局域应变随之

减小，形成明显的应变梯度，同时表层细晶区的局域应变

开始下降，如图5b中蓝色曲线所示。当梯度晶粒尺寸区

间达到（9.6~19.2 nm）时，中部粗晶与过渡晶粒之间的局

域应变差值达到最大，如图5b中的绿色曲线；但当梯度晶

粒尺寸区间进一步偏移至HP强化区（10.8~21.6 nm）时，

粗晶区的局域应变开始减小，过渡晶粒的局域应变则有

所增加，二者之间的应变差值随之缩小，呈现出与此前相

反的变化趋势，此阶段表层细晶区的局域应变仍持续下

降，如图5b中紫色曲线所示。而当梯度晶粒尺寸区间完

全进入 HP 区（12.0~24.0 nm）时，如图 5b 中黄色曲线所

示，其应变分布特征与 IHP区观察到的结果则完全相反。

如图 5c和 5d所示，GNG Al0.1CoCrFeNi多主元合金

中应力分布随梯度晶粒尺寸区间的变化趋势与应变分布

的变化趋势刚好相反：随着梯度晶粒尺寸区间向较大晶

粒尺寸方向偏移，中部粗晶的应力呈现先减小、后增大的

变化特征；过渡晶粒的应力则呈现先增大、后减小的变化

趋势；而细晶区域呈逐步增大的变化趋势。在 IHP软化

区（6.0~12.0 nm）时，中部粗晶处的应力值较高，表面细

晶处的应力值较低；进入HP强化区（12.0~24.0 nm）时，

应力分布特征则完全相反，中心粗晶处的应力值较低，表

层细晶处的应力值较高。值得注意的是，当梯度晶粒尺

寸范围处于 IHP→HP过渡区（9.6~19.2 nm）时，中部粗晶

与过渡晶粒之间的局域应力差值达到最大值。

由上述对局域应变和应力分布特征的分析可见，当

梯度晶粒尺寸区间处于 IHP→HP过渡区（9.6~19.2 nm）

时，体系的应变和应力梯度处于最大值；同时结合图3的

分析可知，此时的梯度晶粒结构具有最优的强-塑协同效

应。由此可见，梯度 GNG Al0.1CoCrFeNi 多主元合金在

IHP→HP过渡区（9.6~19.2 nm）时的最佳强-塑协同，与体

系中最大的应变和应力梯度密切相关。

3.3　梯度晶粒尺寸区间对位错特征的影响

为了讨论梯度晶粒尺寸区间对体系中位错特征的影

响，这里选取 IHP软化区（6.0~12.0 nm）、IHP→HP过渡区
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图5  不同梯度晶粒尺寸区间下GNG Al0.1CoCrFeNi 多主元合金的局域应变和应力分布

Fig.5  Distributions of local strain and stress in GNG Al0.1CoCrFeNi HEAs with different gradient grain-size ranges: (a) nephograms of local strain 

in GNG structures; (b) distribution of local strain along the direction of structural gradient (x direction); (c) nephograms of local stress in 

GNG structures; (d) distribution of local stress along the direction of structural gradient (x direction)
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（9.6~19.2 nm）和HP强化区（12.0~24.0 nm）3种特征梯度

结构进行讨论。图 6 给出了这 3 种梯度结构拉伸达到

15.0%应变时体系中位错的分布特征，其中，Shockley部

分位错、Stair-rod和Hirth位错分别用绿色、紫色和黄色表

示，其他类型位错用红色表示。由图 6a和 6d可见，梯度

晶粒尺寸区间处于 IHP→HP过渡区（9.6~19.2 nm）时，体

系中位错密度明显高于 IHP软化区（6.0~12.0 nm）和HP

强化区（12.0~24.0 nm）；而处于 IHP软化区的梯度结构，

位错密度最低。根据应变梯度塑性理论[21–23]，当材料中

存在非均匀塑性变形时，即应变梯度，为了协调不同区域

之间的变形，必须引入几何必需位错（geometrically 

necessary dislocations, GNDs），GNDs的密度 ρGND与应变

梯度 η成正比：ρGND∝η/b，其中 b为伯氏矢量。结合对图

3、图5和图6的分析可知，当梯度晶粒结构处于 IHP→HP

过渡区（9.6~19.2 nm）时，该结构梯度产生最大的应变和

应力梯度，为了协调这种不兼容，系统将持续发射和积累

GNDs，从而导致该梯度区间下的总体位错密度达到最

大。由图6a和6d还可以发现，当梯度晶粒尺寸区间处于

IHP→HP 过渡区（9.6~19.2 nm）时，体系不仅有大量的

Shockley不全位错，还存在相当数量的 Stair-rod位错和

Hirth位错。这些位错通常是不全位错在晶界处发生反

应、交截或分解的产物，这类反应生成的位错往往难以运

动，会稳定地存在于结构中，进一步提高了位错的存储效

率和加工硬化率，从而同时提升了强度和塑性。

同时，如图6b、6c和6e所示，通过对比中部粗晶区与

表层细晶区的位错分布特征可见，对于梯度晶粒尺寸区

间处于 IHP→HP 过渡区（9.6~19.2 nm）和 HP 强化区

（12.0~24.0 nm）时，它们中部粗晶区的晶粒尺寸分别为

19.2和24.0 nm，均大于强化→软化转变的临界晶粒尺寸

dc（约 12.0 nm），此时位错滑移为塑性变形的主要机制；
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图6  3种梯度晶粒尺寸区间下GNG Al0.1CoCrFeNi 多主元合金中位错分布特征

Fig.6  Dislocation distribution characteristics in GNG Al0.1CoCrFeNi HEAs with three gradient grain-size ranges: (a) dislocation distributions of 

the overall structure; (b) dislocation distributions in middle coarse-grain region; (c) dislocation distributions in surface fine-grain region;  

(d) statistical histogram of dislocation density of the overall structure; (e) statistical histogram of dislocation density in middle coarse-grain 

and surface fine-grain regions
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而表层细晶的晶粒尺寸均小于 dc，晶界活动为塑性变形

的主要机制。从而，当梯度晶粒尺寸区间处于 IHP→HP

过渡区和HP强化区时，中部粗晶区的位错密度高于表层

细晶区的位错密度。对于梯度晶粒尺寸区间处于 IHP软

化区（6.0~12.0 nm）时，中部粗晶区的晶粒尺寸（12.0 nm）

和表层细晶的晶粒尺寸均小于 dc，晶界活动为塑性变形

的主要机制；从而当梯度晶粒尺寸区间 IHP软化区时，表

层细晶中的位错密度高于中部粗晶中的位错密度。

3.4　梯度晶粒尺寸区间对晶界活动的影响

大量实验[13–15,41]表明，梯度纳米结构细晶区内的晶界

对其塑性行为起着关键作用。晶界原子的活动，如晶界

迁移和滑移 ，是导致非仿射塑性位移的主要原

因[26–28,42–43]。非仿射位移的大小可通过以下表达式定量

评估：

D2
min = min

Ji

∑
j = 1

Ni

| d ij - J id
0
ij |

2

（1）

式中，Ni为原子 i的近邻原子总个数，dij
0为未变形构型中

原子 i和原子 j之间的原始距离向量，dij为它们当前的距

离向量，变形张量Ji反映了局部仿射变形，由参考构型得

到每个粒子的邻近粒子，计算它们的相对变形，得到中心

粒子的局部变形梯度张量Ji。

图 7 给出了不同梯度晶粒尺寸区间下 GNG 

Al0.1CoCrFeNi多主元合金在拉伸变形过程的晶界迁移行

为，其中，灰色原子表示初始晶界位置，绿色原子表示在

15%应变下的晶界，红色箭头表示晶界迁移的方向。如

图7a~7c中红色箭头所示，当梯度晶粒尺寸区间处于 IHP

软化区（6.0~12.0 nm）时，在中部粗晶和表面细晶中晶界

均呈现活跃的迁移与旋转；当梯度晶粒尺寸区间处于HP

强化区（12.0~24.0 nm）时，整个晶界基本保持稳定，只有

表层细晶中晶界呈现微弱的迁移。由图7d进一步可见，

随着梯度晶粒尺寸区间向着较大晶粒尺寸偏移，D2
min呈

持续下降的趋势；特别的是，当梯度晶粒尺寸区间处于

IHP→HP过渡区（9.6~19.2 nm）时，D2
min 的下降速度开始

变得缓慢。由此表明当梯度晶粒尺寸区间处于 IHP软化

区，晶界原子迁移对塑性变形起着关键的作用，而当梯度

晶粒尺寸区间处于HP强化区，晶界迁移对塑性变形的贡

献较小，此时位错滑移已成为塑性变形的主要形式。

本研究也存在一定局限性，MD 模拟的纳米尺度    

模型和极高的应变率（1.0×108 s−1）与宏观实验条件存   

在差异，这可能导致我们观察到一些在准静态实验中   

不占主导地位的变形机制。另外，本研究中的势函数已

被证明能较好地描述 fcc 结构高熵合金的基本力学行 

为，但其对缺陷能、堆垛层错能等关键参数描述的精确

度，仍可能对定量结果产生影响。但这些研究结果可为

设计和制备高性能GNG多主元合金提供理论支撑与实

验指导。

4　结 论

1）梯度晶粒尺寸区间显著影响GNG Al0.1CoCrFeNi 

多主元合金的强度和塑性，当梯度晶粒尺寸区间处于

IHP→HP过渡区（9.6~19.2 nm）时，体系呈现最佳强度和

塑性协同。

2）梯度晶粒尺寸区间对GNG Al0.1CoCrFeNi多主元

合金的局域应变和应力分布有显著影响，特别是当梯度

晶粒尺寸区间处于 IHP→HP过渡区（9.6~19.2 nm）时，体

系内局域应变和应力的梯度最为显著，此时体系中的位

错密度最大，这种局域应变和应变的不均匀分布，对材料

强-塑协同起着关键作用。

3）当梯度晶粒区间的平均尺寸小于 IHP→HP过渡

区（9.6~19.2 nm）时，随着平均晶粒尺寸的增加，晶界的
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Fig.7  Grain boundary migration processes of GNG Al0.1CoCrFeNi 
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非仿射位移D2
min快速减小，晶界活动对塑性变形起主导

地位；当平均晶粒尺寸大于 IHP→HP过渡区时，非仿射

位移D2
min下降速度明显放缓，晶界迁移对塑性变形的贡

献较小，此时位错滑移已成为塑性变形的主要形式。
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Molecular Dynamics Simulation of Grain-Size Range for Optimal Strength-Ductility 

Synergy in Gradient Nano-Grained Al0.1CoCrFeNi High-Entropy Alloy

Hou Zhaoyang, Li Danni, Li Yuanhao, Zou Pengfei, Zhao Meng, Li Kefan

(School of Sciences, Chang􀆳an University, Xi􀆳an 710064, China)

Abstract: The introduction of gradient nano-grained (GNG) structure into metallic materials is recognized as an effective strategy to mitigate or 

eliminate the strength-ductility trade-off. The distribution of grain sizes within the gradient structure plays a critical role in modulating the 

strength-ductility synergy. In this study, the influences of the gradient grain-size distribution on the mechanical characteristics, strain and strain 

distributions, dislocation distribution, and grain boundary migration were investigated using molecular dynamics simulations. The results 

demonstrate that an optimal strength-ductility synergy is achieved when the gradient grain-size range lies within the transition region between    

the inverse Hall-Petch (IHP) and Hall-Petch (HP) regimes (9.6‒19.2 nm). Further analysis indicates that within the IHP-HP transition zone (9.6‒

19.2 nm), the gradients of local strain and stress are the most pronounced, and the dislocation density reaches a maximum, leading to an optimal 

balance between strength and ductility. When the gradient grain-size range falls within the IHP softening regime, the plastic deformation is 

predominantly governed by grain boundary-mediated mechanisms. In contrast, when the gradient grain-size range is located in the HP 

strengthening regime, dislocation slip becomes the primary mode of plastic deformation.

Key words: gradient nano-grain; grain-size range; mechanical behavior; deformation mechanism; molecular dynamics simulation
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