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Abstract: Because of the unique long-range order, the dislocation structure and its motion in quasicrystals are quite 
different from that in crystals which results in distinct plastic behaviors of quasicrystals. The present paper provided a 
comprehensive review of the experimental and numerical study on microscopic mechanism of quasicrystal plasticity 
and the various theoretical models about the rate-controlling mechanism. 
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摘  要：准晶材料具有与传统晶体材料不同的长程平移序，导致准晶中位错的结构及其运动的控速机制与传统

晶体相比差别很大，因而表现出与传统晶体不同的塑性变形行为。本文详细阐述了准晶塑性微观机理的实验和

数值研究成果及相应的各种塑性微观控速机制的理论模型。 
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1. 引言 

1984 年底美国国家标准局的 Shechtman 等人[1]报

道了在急冷凝固的 Al-Mn 合金中发现一种具有二十

面体点群对称的合金相，其电子衍射图如图 1(a)所

示。图 1(b)给出了具有五次旋转对称的二维 Penrose 

拼接图，这种对称结构不具有平移周期性，因而在

晶体学中是不容许的。这一发现在晶体学及相关学

科领域引起很大震动。美国宾州大学的 Levine 和

Stainhardt[2,3]从理论上对上述这种具有二十面体对称

性的结构进行了研究，论证了二十面体结构出现的可

能性，计算了与二十面体相一致的电子衍射图，并把

这种新的结构称为准晶。Shechtman 因这一发现获得 

了2011年度Nobel化学奖。非晶体学对称结构的发现，

开辟了材料结构——物性研究的新领域。通过大量实

验研究和理论分析，人们发现准晶具有高硬度、低摩

擦系数、低导热率、低电导率、抗氧化、耐腐蚀以及

特殊的光学性能等[4]。准晶的这些优异性能使它成为

一种具有广阔应用前景的材料。常温下准晶具有很高

的硬度，可以作为合金和复合材料的弥散增强相。由

于准晶本身就是金属间化和物，它与合金基体间具有

很高的互溶和结合性，作为增强材料要优于 SiC 等陶

瓷材料颗粒。例如，Tsai 等[5]制成的准晶/铝基复合材

料在 573 K 中温下的强度可达 210 MPa，比 7075-T6

铝合金高出 10 倍。准晶的导热率很低，并且在高温 
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(a) 
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Figure 1. (a) Electron diffraction pattern of pentagonal AlMn 
quasicrystal[1]; (b) Penrose tiling of 2D pentagonal quasiperiodic 

structure[3] 
图 1. (a) 具有五次对称结构 AlMn 准晶的电子衍射图[1]；(b) 五次

对称二维准周期结构的 Penrose 拼接图[3] 
 

下具有很好的塑性，可以缓解由于热膨胀系数不同造

成的热应力，再加上它与高温合金间具备很好的互溶

和结合特性，使许多科学家和工程师认为准晶是将来

发动机叶片热障涂层的理想候选材料。国外已经有人

在发动机叶片上成功制备了准晶涂层[6]。准晶材料具有

极低的自摩擦系数，远低于普通钢材，在材料表面如

果采用准晶涂层，将大大提高其耐磨性[7]。最早实现商

业化开发利用的准晶特性是其较低的表面结合力，即

不粘性。法国首先研制成功了具有准晶涂层的不粘锅。

另外，Eisenhammer 等[8]在理论研究的基础上发现，利

用准晶特殊的光学性能，将准晶膜粘贴在高反射率材

料上，可以制备具有选择性吸收的多层膜光学元件。 

鉴于准晶的优异性能和广阔应用前景，对其力学

性能的研究显得十分必要。1990 年 Shibuya 等[9]在

Al-Cu-Ru 多晶准晶块体的高温压缩实验中，首次揭示

了高温下准晶的塑性变形特性。中低温脆性、较高的

脆延转化温度以及较大变形范围内的应变软化是准

晶宏观力学行为的三大特点。Wollgarten 等[10]通过透

射电镜观察发现，Al-Pb-Mn 单准晶经高温条件下的压

缩变形后，其内部的位错密度显著增加，这一实验结

果使人们认识到位错机制不仅存在于晶体材料的塑

性变形中，也存在于准晶材料的塑性变形中。虽然一

些实验研究结果也揭示了准晶塑性变形的其他微观

机制的存在，比如晶界滑移[11]或者相变[12]，但位错运

动是最基本的机制。由于准晶缺乏周期平移序，准晶

中的位错结构和传统晶体中的位错结构有很大的不

同。准晶位错周围分布着许多分立的几何必须的原子

错排点，即相位子缺陷，并且随着位错的运动，会在

位错运动尾迹留下相位子型层错。由于准晶中位错的

结构和位错运动的控速机制与传统晶体有很大的不

同，导致准晶具有和传统晶体不同的塑性行为，传统

晶体的塑性理论将不再适用于准晶。目前对准晶材料

的塑性微观机制的认识还不够充分，因此对该领域的

研究具有重要意义。本文对该领域的最新研究进展和

存在的问题进行了详细的综述。 

2. 准晶塑性的实验研究 

到目前为止，电镜观察实验仍然是研究准晶塑性

微观机制的最常用手段。早期的电镜观察结果常存在

不明确或不完整性。例如 Rosenfeld 等[13]分析了高温

下 Al-Pd-Mn 单准晶变形后试样中位错的 Burgers 矢

量，但是没有给出位错的运动面。相反地，在 Wollgarten

等[14]和 Messerschmidt 等[15]进行的准晶高温拉伸实验

中，虽然用透射电镜观察到了位错在各个面内的运

动，却没有分析各个位错的 Burgers 矢量。因此在早

期的实验研究中，缺乏同时确定了准晶中位错的

Burgers 矢量和运动面的研究结果。在这种情况下，一

开始人们认为位错的运动主要是通过滑移来实现的。

虽然早期的实验研究结果并没有排除位错攀移运动

的发生，但是至少位错的滑移运动被当作准晶高温塑

性变形的主导机制。在这种观点下，一些准晶位错滑

移运动的控速机制模型被提出来了，其中比较有影响

的是 Takeuchi 等[16]提出 Peierls 模型，以及 Feuerbacher

等[17]提出的“团簇摩擦”(cluster friction)模型。如图 2

所示，Peierls 模型设想在准晶中存在具有准周期分布

的长直 Peierls 势垒，位错的滑移是通过克服 Peierls

势垒形成扭折对以及扭折沿 Peierls 谷的迁移过程实
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现的；由于扭折沿 Peierls 谷的迁移所需能量较小，所

以仅扭折对的形成过程是位错滑移的控速步骤。

Feuerbacher 等 [17]根据在实验中测得的激活体积

Vexp b3(其中 b 是 Burgers 矢量的模)，推测位错滑移的

控速过程应该发生在原子团簇的尺度上，再结合准晶

是由稳定的原子团簇拼砌而成这一事实，提出了“团

簇摩擦”模型。如图 3 所示，在“团簇摩擦”模型中，

原子团簇是控制位错运动速度的障碍，位错运动的控

速步骤是位错切割通过原子团簇的过程。这两种模型

都认为塑性变形过程中累积的相位子缺陷是导致准

晶材料应变软化的主要原因。在 Peierls 模型中，随着

塑性应变的增加，累积起来的相位子缺陷破坏了

Peierls 谷的形态，使宽的 Peierls 谷变窄，势垒降低，

因而扭折对的形成更加容易；在“团簇摩擦”模型中，

累积的相位子缺陷破坏了团簇的完整性，使位错运动

的阻力降低。然而，“团簇摩擦”模型并没有明确给

出位错如何实现切割团簇而运动的详细过程，而对于

Peierls 模型，其预测的激活体积 Vthb3，远低于实验

测量值 Vexp。因此这两种模型目前都存在不足之处。

近些年来通过更深入的电镜观察实验，陆续发现了准

晶高温塑性变形过程中以攀移为主要形式的位错运

动。Caillard 等[18]通过对直拉 Al-Pd-Mn 单准晶位错透

射电镜图像的分析，发现位错的 Burgers 矢量与位错

的运动面(从位错运动尾迹的相位子层错判断)相互垂

直，这种特征与位错的攀移运动相符合。另外 Caillard

等[19]在 Al-Pd-Mn 准晶的 TEM 原位加热观察实验中，

也观察到位错是以攀移方式运动的。Mompiou 等[20]

在原位观察实验中，对同一条位错的 Burgers 矢量和

运动面进行了同步确定，更明确地确认了高温下的位

错攀移运动。在准晶高温塑性变形中以攀移为主要形

式的位错运动的发现，使人们对位错滑移运动在准晶

塑性变形中的存在及其作用感到困惑。显然，位错的

攀移运动与原子的扩散有关，主要在高温条件下发

生，因此研究位错纯滑移运动比较理想的温度范围是

中低温范围。在材料变形破坏过程中，位错的运动和

裂纹扩展是一个竞争过程。从这一观点出发，可以通

过在变形过程中施加围限压力来抑制裂纹的形核和

扩展，从而实现中低温条件下准晶的位错运动和塑性

屈服。据此 Texier 等人[21]精心设计了围限压力条件下

Al-Pb-Mn 准晶的剪切实验，来促进室温下 Al-Pb-Mn

准晶滑移系的开动，反而没有找到位错纯滑移运动的 



 

Figure 2. Dislocation glide controlled by an aperiodic Peierls 
potential in quasicrystals 

图 2. 准晶中位错在非周期 Peierls 势中的滑移运动 
 

 

Figure 3. Schematic representation of the cluster model (the 
intermediate dislocation position (hatched) delimits the activation 

area)[30] 
图 3. 团簇模型示意图(中间位错线处的阴影部分表示激)[30] 

 

线索。以位错攀移运动为主的准晶塑性微观机制的发

现使情况变得更加复杂。这不仅意味着此前提出的准

晶位错滑移模型需要重新评估，也使基于位错滑移的

宏观塑性变形本构模型 (比如 [22])也面临困难。

Takeuchi[23]通过扩展早前其提出的准晶中位错滑移的

Peierls 模型，引入位错攀移运动中的割阶对形成过程

的控速机制。与位错在 Peierls 势能面内形成扭折对并

且扭折沿着 Peierls 势谷滑移的机制类似，位错攀移是

通过位错在 Peierls 势能面内形成割阶对，并且割阶沿

着 Peierls 势谷移动来实现。通过计算在 Peierls 势场

中，以扭折对形成过程为控速步骤的位错滑移速度和

以割阶对形成过程为控速步骤的位错攀移速度，

Takeuchi[23]从理论上指出在准周期分布的 Peierls 势场

中，位错的攀移运动更容易发生。尽管扩展后的 Peierls

模型的这一结论和与实际相符合，但是目前的实验研

究结果还无法证实 Peierls 势垒是控制准晶位错攀移

运动速度的机制。 

综合以上我们可以看到，虽然在准晶塑性变形实

验研究方面取得一定的成果，但是所获得的知识仍然

具有很大局限性。实验研究虽然可以作为发现塑性变

形位错证据的直接有效的方法，但是由于实验观察方
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法本身的局限性，从实验观察并不能获得详细的位错

和相位子缺陷的运动、增殖与回复的动力学过程以及

其中的定量关系。这样就使得实验观察中所获得的信

息只能作为定性分析的依据，距离建立完整定量的塑

性微观机制模型尚有距离。 

3. 准晶塑性的分子动力学模拟研究 

对于获得原子层次上一些微观动力学过程和其

中的定量关系这一问题，分子动力学模拟是一条有效

途径。目前分子动力学已经被应用到准晶塑性变形位

错机制的研究上。Trebin 等[24]和 Mikulla 等[25]利用分

子动力学方法模拟研究了二维十次准晶模型在剪切

变形过程中的位错运动。模拟结果显示在位错的运动

过程中，会在其后产生一个相位子层错。这一结果与

实验和理论预测一致。Dilger 等[26]利用分子动力学方

法模拟了三维二十面体准晶模型的剪切塑性变形过

程。在模拟结果中观察到完整准晶在剪切作用下位错

偶极子的产生以及含预设位错准晶中完整位错在剪

切应力作用下分裂为两个 Burgers 矢量平行等模的不

全位错等现象。由于模拟规模的限制，在以上分子动

力学模拟中所观察到的位错现象极其有限。Schaaf 等
[27]采用大规模并行分子动力学方法，模拟研究了三维

准晶中 P-N 型刃位错的运动过程，发现位错在运动过

程中并不保持为直线状，而是发展成为弯曲状。这种

现象源于位错的钉扎。在他们更进一步的模拟中[28]，

计算了位错的 Peierls 能在位错运动面内的分布(如图

4 所示)，发现 Peierls 能在位错的运动面内，呈极大值

和极小值的复杂分布，并不存在长直形的 Peierls 谷。

不规则分布的 Peierls 能极大值是导致运动过程中位

错线变弯曲的原因，这与“团簇摩擦”模型更接近。 

Schaaf 等的分子动力学模拟工作表明，大规模并

行分子动力学模拟是研究位错运动控速机制的一个

有效手段。但是分子动力学模拟方法的有效性依赖于

精确原子模型的建立，内容包括精确的准晶原子结构

模型和更准确的原子势函数。由于在准晶原子结构研

究领域存在的困难，文献中所报道的准晶分子动力学

模拟中大都采用近似的准晶原子结构模型，原子间相

互作用也大都采用简单对势，所以模拟结果还不能准

确地反映真实情况。因此，具有现实意义的准晶材料

分子动力学数值模拟对研究准晶塑性具有重大的意

义。近年来在准晶原子结构领域中取得重大突破，具 

有代表性的就是 Takakura 等首次给出了二元准晶

Yb-Cd 的详尽的原子结构[29]，如图 5 所示。获得精确

的原子结构是进行物性计算的必要前提。Yb-Cd 准晶

较少的原子种类，也为原子间相互作用势的构造提供

了便利。本文作者利用 Yb-Cd 准晶详细原子结构这一

最新成果，从第一原理计算出发，开发出 Yb-Cd 准晶

的嵌入原子势(EAM)[31]，从而形成 Yb-Cd 准晶的更现

实的数值模型。由于第一性原理计算所采用的 VASP

软件要求周期性边界条件，而缺乏周期平移序的

Yb-Cd 准晶只能以它的晶体近似相，例如 1/1 立方近

似相 YbCd6和 2/1 立方近似相 Yb13Cd76作为第一原理

计算的参考构型。以第一原理计算出一系列参考构型

中原子间相互作用力、原子的能量以及应力后，以这

些数据为插值点，可以拟合得到 EAM 势的函数。因

为准晶中原子的局部构型和其晶体近似相中原子的 
 

 

Figure 4. Peierls potential landscape in the plane of dislocation 
motion. The blue lines correspond to dislocation configurations 

which are preferentially located in the minima of the energy 
landscape[28] 

图 4. Peierls 能在位错运动面内的分布，其中蓝线所表示的弯曲位

错线位于 Peierls 势能曲面的能量最低位置[28] 
 

A

B

C

D

 

Figure 5. Atomic structure of CdYb quasicrystal[29] 
图 5. CdYb 准晶的原子结构[29] 
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局部构型几乎相同，因而以此方法建立 Yb-Cd 准晶的

嵌入原子势是合适的。利用大规模并行分子动力学方

法，结合所得的 EAM 势，研究不同加载条件(不同的

温度、应变率以及加卸载方式)下位错和相位子缺陷的

动态演化过程，从原子层次计算位错、相位子缺陷的

结构能量和演化速率，以及模型在塑性变形过程中的

各种热激活参数，可以进一步揭示准晶塑性变形的微

观机制。 

4. 小结和展望 

综合以上我们可以看到，虽然准晶塑性变形机理

在实验研究方面取得一定的成果，但是由于实验观察

方法本身的局限性，所获得的信息只能作为定性分析

的依据，距离建立完整定量的塑性微观机制模型尚有

距离。详细的位错和相位子缺陷的运动、增殖与回复

的动力学过程以及其中的定量关系尚需建立，而大规

模并行分子动力学模拟是研究位错运动控速机制的

一个有效手段。目前文献中所报道的准晶分子动力学

模拟中大都采用近似的准晶原子结构模型，原子间相

互作用也大都采用简单对势，所以模拟结果还不能准

确地反映真实情况。基于最近 Yb-Cd 准晶原子结构研

究取得的成果，结合所开发的 EAMS 势函数，从而形

成 Yb-Cd 准晶的更现实的数值模型，可以实现准晶结

构-物性关系的大规模分子动力学模拟，进一步揭示准

晶塑性变形的微观机制。 
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