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金属纳米叠层材料的力学性能与辐照损伤容限
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摘　 要: 金属纳米叠层材料由于不仅可以调整其组元几何尺寸和微观结构尺度ꎬ 而且可以引入具有不同本征性能的组元材料

和不同结构的层间异质界面ꎬ 在获得高强韧与高辐照损伤容限金属结构材料方面具有潜在的能力ꎮ 结合当前国内外有关金属

叠层材料力学性能与辐照特性尺寸效应研究的最新进展ꎬ 分别阐述了晶体 / 晶体 Ｃｕ / Ｍｏ 与晶体 / 非晶 Ｃｕ / Ｃｕ￣Ｚｒ 金属叠层材料

Ｈｅ＋辐照前后的结构演变与力学特性ꎬ 揭示了上述两类金属叠层材料的强化与损伤机制的异同ꎬ 并对高辐照损伤容限纳米叠层

材料研究的发展趋势进行了展望ꎮ
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1　 前　 言

高性能金属结构材料是制约核反应堆使用寿命、 运

行稳定性和转换效率的重要因素之一ꎬ 因此设计制备力

学性能优异、 抗辐照损伤的结构材料是材料研究领域面

临的重大挑战[１] ꎮ 在核反应堆运行过程中ꎬ 粒子辐照通

常会在金属材料内部产生大量的间隙原子和空位( ｆｒｅｎｋｅｌ

ｐａｉｒｓ)ꎬ 随后这些缺陷通过重组或偏聚形成间隙团簇、 堆

垛层错四面体、 位错环、 孔洞和氦气泡等ꎬ 最终导致材

料发生辐照硬化、 辐照脆化及辐照肿胀等[２] ꎮ 目前ꎬ 提

高金属结构材料抗辐照能力的有效方法是在材料中引入

高密度的纳米级辐照缺陷陷阱ꎬ 例如晶界或孪晶界[３] 、
位错或位错网状结构[４] 以及异质界面[５] ꎮ 这些陷阱具有

低的空位形成能和低的扩散能垒ꎬ 使得辐照缺陷容易在

陷阱处形成并重组ꎬ 急剧降低辐照缺陷的密度ꎬ 进而显

著提升金属材料的抗辐照能力[６ꎬ ７] ꎮ
金属纳米叠层材料具有可调控的组元种类与结构ꎬ

因而具有优异的力学性能ꎬ 同时其异质界面作为辐照缺

陷的有效陷阱ꎬ 可以显著提高氦在界面处的富集浓

度[８ꎬ ９] ꎮ 与传统的块体材料相比ꎬ 纳米叠层材料 (如ꎬ
Ｃｕ / Ｎｂ[１０] 、 Ｃｕ / Ｖ[１１] 、 Ｖ / Ａｇ[１２] 和 Ｆｅ / Ｗ[１３] 等) 不仅具有

更高的强度ꎬ 而且在 Ｈｅ＋辐照条件下呈现出更低的辐照
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强化、 辐照脆化倾向以及较高的结构稳定性[１４] ꎮ 因此ꎬ
叠层材料的力学行为与辐照损伤容限的相关研究是近年

来研究的热点ꎮ 对于金属叠层材料而言ꎬ 微观多级组织

结构ꎬ 尤其是异质界面结构决定了其力学性能与抗辐照

特性ꎮ 由于组元结构的差异ꎬ 晶体 /晶体叠层材料在制

备过程中界面处通常存在一定数量的失配位错以缓解界

面应力ꎬ 而在其塑性变形过程中此位错塞积型界面也会

引起应力集中ꎬ 导致材料的过早屈服与失效[１５] ꎮ 与晶

体 /晶体界面截然不同ꎬ 晶体 /非晶界面具有独特的剪切

滑移特性ꎬ 尤其是在塑性变形过程中ꎬ 非晶层能够吸收

位错同时通过局部的剪切变形缓解应力集中ꎬ 使得晶

体 /非晶金属纳米叠层材料兼具高强度与高塑性[１６] ꎮ 因

此ꎬ 界面结构也将显著影响金属叠层材料的辐照损伤

容限ꎮ
通常ꎬ 应变速率敏感性指数 ｍ 和应力激活体积 Ｖ∗被

用来定量地描述材料强度与应变速率的关系ꎬ 并揭示金

属材料的微观塑性变形机制[１７] ꎮ 在纳米尺度范围内ꎬ ｆｃｃ
金属的 ｍ 值随着晶粒尺寸的减小逐渐增加ꎬ 这主要是由

晶粒尺寸减小时位错与晶界的交互作用增强所导致

的[１８] ꎻ 而 ｂｃｃ 金属中由于刃型位错在其塑性变形过程中

起主导作用ꎬ 导致 ｍ 值随晶粒尺寸的减小而增加ꎬ 呈现

出与螺位错主导变形相反的变化趋势[１９] ꎮ 相比之下ꎬ 对

于纳米尺度非晶合金而言ꎬ 有限的研究结果表明ꎬ ｍ 值

受材料晶化能力的影响ꎬ 非晶晶化倾向越高ꎬ 其 ｍ 值越

小且为负值[１９] ꎮ 因此ꎬ 由不同晶体结构的组元交替叠加

构成的金属叠层材料应变速率敏感性的相关研究也是近

年来的热点之一ꎮ
本文以作者课题组近期的研究结果为基础ꎬ 围绕铜

基金属叠层结构材料ꎬ 分别介绍了晶体 /晶体与晶体 /非
晶两类叠层材料的塑性变形特性(硬度 /强度、 速率敏感

性、 应力激活体积)和抗辐照损伤特性等相关结果的最新

进展ꎬ 讨论了金属纳米叠层材料力学性能与辐照损伤容

限的尺度效应及其内在的物理机制ꎮ

2　 金属叠层材料的硬度与强化机制

Ｋｏｅｈｌｅｒ[２０]在其经典论文«Ａｔｔｅｍｐｔ ｔｏ Ｄｅｓｉｇｎ ａ Ｓｔｒｏｎｇ
Ｓｏｌｉｄ»中率先提出: 如果组元层厚度 ｈ 减小到位错不能在

界面塞积的尺度ꎬ 即使是两个低强度组元匹配也能组成

具有高强度的金属叠层结构材料(如 Ｃｕ / Ａｌ、 Ｃｕ / Ｎｉ)ꎬ 甚

至能够达到组元材料理论强度的 １ / ３ ~ １ / ２ꎮ 由此ꎬ 金属

纳米叠层材料力学性能研究引起了广泛的关注ꎮ 大量的

研究结果[２１－２３] 均表明ꎬ 随着晶体 /晶体金属纳米叠层材

料内部特征尺寸层厚 ｈ 的减小ꎬ 其塑性变形机制呈现明

显的尺寸依赖性ꎬ 具有 ３ 个不同的阶段(如图 １ 所示):

① 层厚 ｈ 在微米到亚微米范围ꎬ 位错在界面处堆积ꎬ 硬

度遵循经典的 Ｈａｌｌ￣Ｐｅｔｃｈ 关系ꎬ 即 Ｈ∝ｈ－０􀆰 ５ꎻ ② 当层厚 ｈ
减小到~１０ ｎｍ 和~１００ ｎｍ 之间时ꎬ 单根位错在组元层内

进行 Ｏｒｏｗａｎ 弓出滑移ꎬ 硬度遵循约束层滑移( ｃｏｎｆｉｎｅｄ
ｌａｙｅｒ ｓｌｉｐꎬ ＣＬＳ)模型ꎬ 即 Ｈ ∝ (μｂ / ｈ)ｌｎ(ｈ / ｂ)ꎬ 其中 μ 是

剪切模量ꎬ ｂ 是位错伯氏矢量的模ꎻ ③ 当层厚 ｈ 小于

~１０ ｎｍ 时ꎬ 位错承受的应力大于界面强度ꎬ 位错可以

穿过界面ꎬ 硬度出现平台或略有降低ꎮ 在此尺度范围内ꎬ
多层 膜 的 硬 度 可 以 通 过 界 面 强 度 ( ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ｂａｒｒｉｅｒ
ｓｔｒｅｎｇｔｈꎬ ＩＢＳ)模型[２４](主要包括模量失配效应 τｋ、 失配

位错的贡献 τｍｉｓ 以及层错能差异 τｓｆ ) 来定量描述ꎬ 即

Ｈ∝(τｋ＋τｍｉｓ＋τｓｆ)ꎮ 需要说明的是ꎬ 上述唯象强化模型

主要针对等层厚(调制比 η＝ １)多层膜的力学性能分析ꎬ
作者[２５]研究发现上述强化模型也能够适用于描述非等

层厚(调制比 η≠１)多层膜硬度的变化规律ꎮ

图 １　 不同晶体 / 晶体(ｆｃｃ / ｂｃｃꎬ ｆｃｃ / ｆｃｃꎬ ｆｃｃ / ｈｃｐ)与晶体 / 非晶体系

中金属纳米叠层材料硬度 Ｈ 与单层厚度 ｈ 的关系[２１]

Ｆｉｇ􀆰 １　 Ｒｅｌａｔｉｏｎｓｈｉｐ ｂｅｔｗｅｅｎ ｈａｒｄｎｅｓｓ Ｈ ａｎｄ ｔｈｅ ｌａｙｅｒ ｔｈｉｃｋｎｅｓｓ ｈ ｏｆ

ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ / ｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ( ｆｃｃ / ｂｃｃꎬ ｆｃｃ / ｆｃｃꎬ ｆｃｃ / ｈｃｐ )

ａｎｄ ｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ / ａｍｏｒｐｈｏｕｓ ｓｙｓｔｅｍｓ[２１]

3　 金属叠层材料的辐照损伤及其尺寸效应

3􀆰 1　 晶体/晶体金属叠层材料

目前ꎬ 有关晶体 /晶体金属纳米叠层材料辐照损伤

容限的研究主要集中在不互溶叠层材料体系ꎬ 例如

Ｃｕ / Ｍｏ 与 Ｃｕ / Ｎｂ 等ꎬ 这是由于此类材料在粒子辐照条

件下通常能够保持相对完好的界面结构ꎮ 与尺寸相关的

力学性能相似ꎬ 晶体 /晶体金属纳米叠层材料的抗辐照

特性同样具有强烈的尺寸依赖性ꎬ 即叠层材料的辐照损

伤容限通常随着层厚的减小而增加ꎮ 例如ꎬ 作者[２６] 在

Ｈｅ＋辐照后的晶体 /晶体 Ｃｕ / Ｍｏ 叠层材料中发现ꎬ 当层

厚 ｈ 从 ２００ ｎｍ 减小到 １０ ｎｍ 时ꎬ Ｃｕ 层内的氦泡密度减小

６７５



　 第 ８ 期 张金钰等: 金属纳米叠层材料的力学性能与辐照损伤容限

了大约 ６ 倍ꎬ 而氦泡间距从~２􀆰 ７５ ｎｍ 增加到了~５􀆰 ０３ ｎｍꎻ
界面处氦泡间距对层厚变化不敏感ꎬ 约为 ３􀆰 ５ ｎｍꎬ 与

Ｃｕ / Ｍｏ 的Ｋ￣Ｓ 取向界面处失配位错的理论间距 ~ ３􀆰 ７ ｎｍ
相当ꎮ 这是因为界面可以作为辐照缺陷有效的陷阱ꎬ 捕

获、 吸收和湮灭辐照产生的缺陷以及氦原子ꎮ 因此ꎬ 减

小层厚(即急剧增加界面数量)将会导致气泡密度的急剧

下降ꎬ 从而使得层内的气泡间距增加ꎮ 同时ꎬ 上述结果

在一定程度上暗示了叠层材料界面失配位错的交叉点可

以作为氦泡的优先形核位置ꎬ 与原子模拟的结果[２７] 相吻

合ꎮ 同时ꎬ 以往的研究结果[２ꎬ １４] 表明: 随着金属叠层材

料组元层厚的减小ꎬ 辐照后叠层材料的硬度均逐渐提高ꎬ
表现出与辐照前相似的“越小越强”的趋势ꎻ 并且辐照硬

化行为随着层厚的减小显著降低ꎬ 如图 ２ 所示ꎮ 微观结

构分析与力学性能的测试两方面的结果均表明ꎬ 较小层

厚的金属纳米叠层材料具有较好的抗辐照损伤的能力ꎮ

图 ２　 Ｈｅ＋辐照前后 Ｃｕ / Ｍｏ 叠层材料的硬度 Ｈ 与单层厚度 ｈ 的关

系(ａ)ꎬ 不同叠层材料的辐照硬化 ΔＨ 与单层厚度 ｈ 的关系

(ｂ) [２６]

Ｆｉｇ􀆰 ２　 Ｎａｎｏｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎ ｈａｒｄｎｅｓｓ ｏｆ ｔｈｅ Ｃｕ / Ｍｏ ｎａｎｏｌａｍｉｎａｔｅｓ ａｓ ａ

ｆｕｎｃｔｉｏｎ ｏｆ ｈ ｂｅｆｏｒｅ ａｎｄ ａｆｔｅｒ Ｈｅ＋ ｉｍｐｌａｎｔａｔｉｏｎ ( ａ)ꎬ ａ ｃｏｍ￣

ｐａｒｉｓｏｎ ｏｆ ｔｈｅ ｒａｄｉａｔｉｏｎ ｈａｒｄｅｎｉｎｇ ａｓ ａ ｆｕｎｃｔｉｏｎ ｏｆ ｔｈｅ ｌａｙｅｒ

ｔｈｉｃｋｎｅｓｓ ｈ ｂｅｔｗｅｅｎ ｔｈｅ ｐｒｅｓｅｎｔ Ｃｕ / Ｍｏ ａｎｄ ｏｔｈｅｒ ｒｅｐｏｒｔｅｄ

ｎａｎｏｌａｍｉｎａｔｅｄ ｓｙｓｔｅｍｓ (ｂ) [２６]

在假设氦泡是阻碍位错运动的弱钉扎点的基础上ꎬ
Ｗｅｉ 等[１２]依据前述金属叠层材料的位错强化机制尺寸

效应模型ꎬ 提出了晶体 /晶体叠层材料 Ｈｅ＋辐照强化行

为的尺寸效应模型ꎬ 并阐明了不同尺度下位错￣氦泡交

互作用机制ꎮ 最近关于 Ｈｅ＋辐照的 Ｃｕ 单晶的原位拉伸

实验[２８]已经证明了位错确实能够切割氦泡ꎮ 实际上ꎬ
大部分研究结果均表明: 当金属叠层材料的层厚较大

时ꎬ 辐照硬化十分显著ꎬ 而当层厚 ｈ 小于 ５ ~ １０ ｎｍ 时ꎬ
Ｈｅ＋辐照硬化效果显著降低ꎮ 这表明在不同的尺度区间

位错￣氦泡的交互作用也有所不同ꎮ 根据前述金属叠层

材料的位错强化机制尺寸效应模型ꎬ 叠层材料辐照后的

强化机制也可以相应分成 ３ 个尺度相关的区域: ① 层

厚ｈ>> 氦泡间距 ｌｂｕｂꎬ 此时位错能够在组元层内塞积ꎬ 叠

层材料的辐照硬化效果与块体材料的辐照行为基本一

致ꎻ ② 层厚 ｈ>氦泡间距 ｌｂｕｂꎬ 此时仅有单根位错在组元

层内滑移ꎬ 叠层材料的辐照硬化效果主要取决于层内位

错￣氦泡的交互作用ꎬ 层间界面处的氦泡对叠层材料硬

化的贡献可以忽略ꎬ 如图 ３ａ 所示ꎻ ③ 层厚 ｈ≤氦泡间

距 ｌｂｕｂꎬ 此时位错穿过界面协调变形ꎬ 界面氦泡一方面

能够阻碍位错滑移强化材料ꎬ 另一方面又能够弱化界面

软化材料ꎬ 如图 ３ｂ 所示ꎮ

图 ３　 叠层材料中氦泡分布示意图: ( ａ)单层厚度 ｈ>氦泡间距

ｌｂｕｂꎬ 层间位错￣氦泡交互作用机制ꎬ (ｂ) 单层厚度 ｈ≤氦泡

间距 ｌｂｕｂꎬ 位错￣界面交互作用机制[１２]

Ｆｉｇ􀆰 ３ 　 Ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｉｌｌｕｓｔｒａｔｉｏｎ ｏｆ ｔｈｅ ｂｕｂｂｌｅ ｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎ ｉｎ

ｎａｎｏｌａｍｉｎａｔｅｓ ( ｔｈｅ ｃｉｒｃｌｅｓ ｉｎｄｉｃａｔｅ ｂｕｂｂｌｅｓ): (ａ) ｗｈｅｎ ｔｈｅ

ｌａｙｅｒ ｔｈｉｃｋｎｅｓｓ ｉｓ ａ ｆｅｗ ｔｅｎｓ ｏｆ ｎａｎｏｍｅｔｅｒｓꎬ ｈ> ｌｂｕｂ ａｎｄ ｔｈｅ

ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｉｓ ｖｉａ ｃｏｎｆｉｎｅｄ ｌａｙｅｒ ｓｌｉｐꎬ ｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎｓ ｇｌｉｄｉｎｇ ｉｎ

ａ ｇｉｖｅｎ ｌａｙｅｒ ｃｏｎｆｉｎｅｄ ｂｙ ｔｈｅ ｉｎｔｅｒｆａｃｅｓ ａｒｅ ｐｉｎｎｅｄ ｂｙ ｎａｎｏ￣

ｍｅｔｅｒ￣ｓｃａｌｅ ｂｕｂｂｌｅｓꎬ (ｂ) ｗｈｅｎ ｔｈｅ ｌａｙｅｒ ｔｈｉｃｋｎｅｓｓ ｉｓ ｏｆ ｔｈｅ

ｏｒｄｅｒ ｏｆ ａ ｆｅｗ ｎａｎｏｍｅｔｅｒｓꎬ ｈ≤ｌｂｕｂꎬ ｔｈｅ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｉｓ ｄｅｔｅｒ￣

ｍｉｎｅｄ ｂｙ ｔｈｅ ｃｒｏｓｓｉｎｇ ｏｆ ｓｉｎｇｌｅ ｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎｓ ａｃｒｏｓｓ ｉｎｔｅｒｆａｃｅｓ

ｃｏｎｔａｉｎｉｎｇ ａ ｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎ ｏｆ ｎａｎｏｍｅｔｅｒ￣ｓｃａｌｅ Ｈｅ ｂｕｂｂｌｅｓ ｉｎ

ｔｈｅ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ｐｌａｎｅ[１２]
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3􀆰 2　 晶体/非晶金属叠层材料

明显不同于不互溶型晶体 /晶体金属叠层材料ꎬ 晶

体 /非晶金属叠层材料由于其组元非晶层的亚稳态特性ꎬ
Ｈｅ＋辐照过程中常常出现组元结构演变ꎬ 例如辐照致非晶

层晶化现象ꎮ 作者[２９] 通过研究晶体 /非晶 Ｃｕ / Ｃｕ６０Ｚｒ４０
金属叠层材料的 Ｈｅ＋辐照行为发现: 层厚较大(ｈ>１０ ｎｍ)
时组元 Ｃｕ￣Ｚｒ 非晶层为 Ｃｕ１０ Ｚｒ７ 相ꎬ 而层厚较小 ( ｈ≤
１０ ｎｍ)时其转变为 Ｃｕ￣Ｚｒ 固溶体ꎮ 相应地ꎬ 晶体 /非晶界

面结构也分别转变成(局部)非共格界面和完全共格界

面ꎮ 与此同时ꎬ Ｃｕ￣Ｚｒ 非晶层晶化面积分数表现出随层厚

变化的非单调性行为ꎬ 即随着层厚 ｈ 减小到 １０ ｎｍꎬ 晶化

分数逐渐降低至最小值ꎬ 进一步减小层厚非晶层晶化分

数反而增加ꎬ 如图 ４ 所示ꎮ

图 ４　 辐照后组元 Ｃｕ￣Ｚｒ 非晶层晶化面积百分数与单层厚度 ｈ 的

关系ꎬ 层厚小于 １０ ｎｍ 时辐照致晶化导致形成完全共格

界面与 Ｃｕ￣Ｚｒ 固溶体ꎬ 层厚大于 １０ ｎｍ 时辐照致晶化导致

形成非共格界面与 Ｃｕ１０Ｚｒ７金属间化合物[２９]

Ｆｉｇ􀆰 ４　 Ｌａｙｅｒ ｔｈｉｃｋｎｅｓｓ ｈ￣ｄｅｐｅｎｄｅｎｔ ｃｒｙｓｔａｌｌｉｚａｔｉｏｎ (ｏｒ ＲＩＤ) ｍｅｃｈａ￣

ｎｉｓｍ ｍａｐ ａｆｔｅｒ ｉｒｒａｄｉａｔｉｏｎꎬ ｄｉｖｉｄｅｄ ｂｙ ａ ｃｒｉｔｉｃａｌ ｌａｙｅｒ

ｔｈｉｃｋｎｅｓｓ ｏｆ ~１０ ｎｍꎬ ｂｅｌｏｗ ｔｈｉｓ ｃｒｉｔｉｃａｌ ｓｉｚｅ ＲＩＤ ｌｅａｄｓ ｔｏ ｔｈｅ

ｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｏｆ ( ｌｏｃａｌｉｚｅｄ) ｃｏｈｅｒｅｎｔ ｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ / ｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ｉｎｔｅｒ￣

ｆａｃｅｓ (ＣＣＩｓ) ａｎｄ ｆｃｃ Ｃｕ￣Ｚｒ ｓｏｌｉｄ ｓｏｌｕｔｉｏｎꎻ ｗｈｉｌｅ ａｂｏｖｅ ｔｈｉｓ

ｃｒｉｔｉｃａｌ ｓｉｚｅ ＲＩＤ ｌｅａｄｓ ｔｏ ｔｈｅ ｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｏｆ ( ｌｏｃａｌｉｚｅｄ) ｉｎｃｏ￣

ｈｅｒｅｎｔ ＣＣＩｓ ａｎｄ Ｃｕ１０Ｚｒ７ ｉｎｔｅｒｍｅｔａｌｌｉｃｓ[２９]

另一方面ꎬ 晶体 /非晶 Ｃｕ / Ｃｕ６０Ｚｒ４０ 金属叠层材料也

具有与晶体 /晶体叠层材料类似的尺寸相关的辐照硬化行

为ꎬ 即随着层厚的减小辐照硬化逐渐降低ꎮ 但是ꎬ Ｈｅ＋辐

照后 Ｃｕ / Ｃｕ６０Ｚｒ４０ 叠层材料呈现出 ２ 个尺寸无关的硬度

平台区ꎬ 即当层厚 ｈ≥１０ ｎｍ 时硬度为 ５􀆰 ９ ＧＰａꎬ 当层厚

ｈ<１０ ｎｍ 时硬度为 ６􀆰 ６ ＧＰａꎬ 如图 ５ 所示ꎮ 晶体 /非晶叠

层材料的辐照硬化行为仍然可以基于晶体 /晶体叠层材料

中相关的机制进行定量分析ꎬ 即层厚 ｈ≥１０ ｎｍꎬ 饱和硬

度源于位错挣脱层内氦泡钉扎机制ꎬ 层厚 ｈ<１０ ｎｍꎬ 饱

和硬度源于切过界面氦泡机制ꎮ

图 ５　 Ｈｅ＋辐照前后 Ｃｕ / Ｃｕ￣Ｚｒ 叠层材料的硬度 Ｈ 与单层厚度 ｈ 的

关系ꎬ 辐照前硬度呈现出 ３ 个尺寸相关的区域ꎬ 辐照后硬

度呈现出 ２ 个尺寸相关的区域

Ｆｉｇ􀆰 ５　 Ｎａｎｏｉｎｄｅｎｔａｔｉｏｎ ｈａｒｄｎｅｓｓ ｏｆ ｔｈｅ Ｃｕ / Ｃｕ￣Ｚｒ ｎａｎｏｌａｍｉｎａｔｅｓ ａｓ ａ

ｆｕｎｃｔｉｏｎ ｏｆ ｔｈｅ ｌａｙｅｒ ｔｈｉｃｋｎｅｓｓ ｈ ｂｅｆｏｒｅ ａｎｄ ａｆｔｅｒ Ｈｅ＋ ｒａｄｉａｔｉｏｎꎬ

ｔｈｅ ｈａｒｄｎｅｓｓ ｏｆ ａｓ￣ｄｅｐｏｓｉｔｅｄ Ｃｕ / Ｃｕ￣Ｚｒ ｓｈｏｗｓ ３ ｓｉｚｅ￣ｄｅｐｅｎｄｅｎｔ

ｒｅｇｉｍｅｓ: ＩＢＳ ｒｅｇｉｍｅꎬ ＣＬＳ ｒｅｇｉｍｅ ａｎｄ Ｈ￣Ｐ ｒｅｇｉｍｅꎬ ｗｈｉｌｅ ｔｈｅ

ｉｒｒａｄｉａｔｅｄ ｏｎｅ ｓｈｏｗｓ ２ ｓｉｚｅ￣ｄｅｐｅｎｄｅｎｔ ｒｅｇｉｍｅ

4　 金属叠层材料的变形机制及其辐照效应

4􀆰 1　 晶体/晶体金属叠层材料

对于叠层材料而言ꎬ 其力学性能复合效应的基础正

是源于组元材料性能的差异ꎮ 目前关于晶体 /晶体铜基叠

层材料研究表明[３０－３２] ꎬ 其应变速率敏感性指数 ｍ 通常随

着层厚的减小而单调增加ꎬ 相应的应力激活体积 Ｖ∗随着

层厚的减小而减小ꎮ 例如 Ｃｕ / Ｍｏ 叠层材料的层厚由

２００ ｎｍ减小到 １０ ｎｍ 时ꎬ 其 ｍ 值由 ０􀆰 ０２ 增加到 ０􀆰 ０３９ꎻ
相应的应力激活体积由 １０ｂ３减小到 ３ｂ３ [２６] ꎮ 以往的原子

模拟研究发现[３３] ꎬ 当材料的应力激活体积小于 １０ｂ３ 时ꎬ
通常是界面或晶界位错形核机制启动ꎮ 因此ꎬ 对于 Ｃｕ /
Ｍｏ 叠层材料而言ꎬ 层厚 ｈ≥５０ ｎｍ 时ꎬ 层内晶界位错源

激活过程主导变形过程ꎬ 当层厚 ｈ<５０ ｎｍ 时ꎬ 层间界面

位错源激活过程主导变形过程ꎮ 特别地ꎬ 纳米孪晶的引

入也能够显著提高金属叠层材料(如 Ｃｕ / Ｃｒ、 Ｃｕ / Ｚｒ)的应

变速率敏感性[３０] ꎬ 与单质金属材料(如 Ｃｕꎬ Ｎｉ)相似ꎮ 其

内在原因在于位错￣孪晶界交互作用显著增加ꎬ 提高了金

属纳米叠层材料的应变速率敏感性ꎮ
然而ꎬ 作者[２６]发现在 Ｈｅ＋辐照后ꎬ Ｃｕ / Ｍｏ 叠层材料

的应变速率敏感性指数 ｍ 与应力激活体积 Ｖ∗随着层厚的

减小均呈现出非单调的变化行为ꎬ 即层厚 ｈ ＝ ５０ ｎｍ 时 ｍ
值最小ꎬ 相应的 Ｖ∗值最大ꎬ 明显不同于未辐照的 Ｃｕ / Ｍｏ
试样ꎬ 如图 ６ 所示ꎮ 而且ꎬ 层厚 ｈ>５０ ｎｍ 时辐照试样的

ｍ 值显著高于未辐照的叠层材料试样ꎬ 而层厚 ｈ<５０ ｎｍ 时ꎬ
辐照前后试样的 ｍ 值变化不大ꎮ 这表明辐照后 Ｃｕ / Ｍｏ 叠
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层材料的变形机制发生了转变ꎮ 如前所述ꎬ 不同层厚的

叠层材料辐照后其内部的氦泡分布有所不同ꎬ 即层厚较

大时层内氦泡为主ꎬ 层厚较小时氦泡主要分布在层间界

面ꎮ 因此ꎬ 层厚 ｈ>５０ ｎｍ 时ꎬ 高的 ｍ 值主要是位错￣氦泡

交互作用引起的ꎬ 层厚 ｈ<５０ ｎｍ 时ꎬ 高的 ｍ 值主要是位

错￣界面交互作用引起的ꎮ 换言之ꎬ 随着层厚的减小ꎬ 辐

照后的Ｃｕ / Ｍｏ叠层材料其变形机制由位错￣氦泡交互作用

转变为位错￣界面交互作用ꎮ

图 ６　 Ｈｅ＋辐照前后 Ｃｕ / Ｍｏ 金属叠层材料的应变速率敏感性指数

ｍ(ａ)和应力激活体积 Ｖ∗(ｂ)随单层厚度 ｈ 的变化关系ꎬ 图

６ｂ 中的实线和虚线是通过 ＯＦＲ 模型得到的拟合曲线[２６]

Ｆｉｇ􀆰 ６　 Ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌ ｒｅｓｕｌｔｓ ｏｆ ｓｔｒａｉｎ ｒａｔｅ ｓｅｎｓｉｔｉｖｉｔｙ ｍ (ａ) ａｎｄ ａｃｔｉｖａ￣

ｔｉｏｎ ｖｏｌｕｍｅ Ｖ∗(ｂ) ａｓ ａ ｆｕｎｃｔｉｏｎ ｏｆ ｔｈｅ ｌａｙｅｒ ｔｈｉｃｋｎｅｓｓ ｈ ｆｏｒ ｔｈｅ

Ｃｕ / Ｍｏ ｎａｎｏｌａｍｉｎａｔｅｓ ｂｅｆｏｒｅ ａｎｄ ａｆｔｅｒ Ｈｅ＋ ｉｍｐｌａｎｔａｔｉｏｎꎬ ｔｈｅ

ｓｏｌｉｄ ａｎｄ ｄａｓｈｅｄ ｃｕｒｖｅｓ ｉｎ ｆｉｇ􀆰 ６ｂ ａｒｅ ｃａｌｃｕｌａｔｅｄ ｆｒｏｍ ｔｈｅ

ＯＦＲ ｍｏｄｅｌ[２６]

进一步考虑到软相 Ｃｕ 层主导塑性变形ꎬ 作者[２６] 对

辐照前后 Ｃｕ / Ｍｏ 叠层材料的应变速率敏感性指数 ｍ 和应

力激活体积 Ｖ∗的尺寸效应ꎬ 即位错与界面和位错与气泡

交互作用的竞争效应进行定量分析ꎮ 基于 Ｎａｂａｒｒｏ 提出的

被钉扎的位错以 Ｏｒｏｗａｎ￣Ｆｒａｎｋ￣Ｒｅａｄ 形式弓出的热激活脱

钉过程(ＯＦＲ 模型)ꎬ 对位错在强、 弱两类钉扎条件下所

需要的激活体积进行了理论预测ꎮ 叠层材料中的异质界

面或者晶界被认为是具有无限强度(σＣＬＳ)的强钉扎ꎬ 位

错将层内弓弯滑移ꎮ 相比之下ꎬ 氦气泡作为弱钉扎具有

有限强度 ( σＯｒｏｗａｎ )ꎬ 可动位错能够切过气 泡ꎮ 根 据

Ｎａｂａｒｒｏ 的推导ꎬ ＯＦＲ 模型可以表述为式(１)和式(２)两

种形式[３４] ꎮ
对于不可穿透的强钉扎ꎬ 表达式为式(１):

Ｖ∗ ＝ Ｋ１ １ －
σＯｒｏｗａｎ

σＣＬＳ

æ

è
ç

ö

ø
÷

１ / ２

ｂｌ∗２ (１)

对于可穿透的弱障碍物ꎬ 表达式为式(２):

Ｖ∗ ＝ Ｋ２ １ －
ｂｌσＯｒｏｗａｎ

Ｆ
æ

è
ç

ö

ø
÷

１ / ２

ｂ２ ｌ∗ (２)

式中ꎬ ｂ 是铜层内偏位错伯氏矢量的模ꎬ Ｋ１和 Ｋ２为比例

因子ꎬ Ｆ 为障碍物所承受的最大载荷ꎬ ｌ∗为等效钉扎点

间距或者等效位错源长度ꎮ 计算结果表明ꎬ ＯＦＲ 模型能

够很好地描述 Ｃｕ / Ｍｏ 叠层材料应变速率敏感性的尺寸效

应ꎬ 如图 ６ｂ 所示ꎮ
4􀆰 2　 晶体/非晶金属叠层材料

由于非晶合金具有与金属晶体材料迥然不同的结构

特征ꎬ 因此由晶体与非晶材料交替叠加构成的晶体 /非晶

叠层材料很可能具有不同于晶体 /晶体叠层材料的力学特

性ꎮ 现有研究结果表明: 与等层厚晶体 /晶体叠层材料类

似ꎬ 等层厚晶体 /非晶叠层材料 Ｈｅ＋辐照前仍然呈现出随

层厚减小单调增加的应变速率敏感性[３２] ꎬ 然而非等层厚

晶体 /非晶叠层材料的应变速率敏感性受到组元非晶层体

积分数影响强烈ꎬ 表现出不同于晶体 /晶体叠层材料的力

学行为ꎮ 例如ꎬ 作者[２９] 通过对等层厚 Ｃｕ / Ｃｕ６０Ｚｒ４０ 晶

体 /非晶纳米叠层材料的应变速率敏感性的研究发现: 随

着层厚由 １５０ ｎｍ 减小至 ２􀆰 ５ ｎｍꎬ 应变速率敏感性指数 ｍ
由 ０􀆰 ０１５ 单调增加至 ０􀆰 ０４７ꎬ 但是略低于相同内在特征尺

寸下 Ｃｕ / Ｍｏ 叠层材料的 ｍ 值ꎬ 如图 ７ 所示ꎮ 这表明ꎬ 与

组元 Ｍｏ 相比ꎬ 组元 Ｃｕ￣Ｚｒ 非晶的应变速率敏感性更低ꎮ
Ｗａｎｇ 等[３１] 通过对调制周期恒定(１００ ｎｍ)的非等层厚的

Ｃｕ / Ｃｕ７５Ｚｒ２５ 晶体 /非晶纳米叠层材料应变速率敏感性的

研究发现: 随着组元非晶层体积分数由 １０％增加到 ９０％ꎬ
其ｍ 值由 ０􀆰 ０１３ 减小至－０􀆰 ０１ꎬ 即应变速率敏感性由正转

负ꎮ 这是由于尽管随着层厚的减小组元 Ｃｕ 层的 ｍ 值单

调增加ꎬ 但同时组元非晶层晶化导致组元非晶层的 ｍ 值

降低ꎬ 二者之间的竞争效应决定了 Ｃｕ / Ｃｕ￣Ｚｒ 晶体 /非晶

纳米叠层材料的应变速率敏感性ꎮ
作者[２９]通过对 Ｈｅ＋辐照后等层厚 Ｃｕ / Ｃｕ６０Ｚｒ４０ 晶体 /

非晶纳米叠层材料的应变速率敏感性的研究发现: 随着

层厚由 １５０ ｎｍ 减小至 ５０ ｎｍꎬ 应变速率敏感性指数 ｍ 单

调降低ꎻ 当进一步减小层厚至 １０ ｎｍ 时ꎬ ｍ 值反而呈现

单调增加的趋势ꎻ 当层厚小于 ５ ｎｍ 时ꎬ 应变速率敏感性

指数 ｍ 又急剧降低且与层厚无关ꎬ 为恒定值ꎬ 如图 ７ａ 所

示ꎮ 应力激活体积 Ｖ∗随层厚的变化趋势与指数 ｍ 的变化

规律相反ꎮ 如前所述ꎬ Ｈｅ＋辐照后ꎬ Ｃｕ / Ｃｕ６０Ｚｒ４０ 晶体 /

９７５



中国材料进展 第 ３７ 卷

图 ７　 Ｈｅ＋辐照前后 Ｃｕ / Ｃｕ￣Ｚｒ 金属叠层材料的应变速率敏感性指数

ｍ(ａ)和应力激活体积 Ｖ∗(ｂ)随单层厚度 ｈ 的变化关系ꎬ 图 ７

中的实线和虚线是通过 ＯＦＲ 模型得到的拟合曲线[２９]

Ｆｉｇ􀆰 ７　 Ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌ ｒｅｓｕｌｔｓ ｏｆ ｓｔｒａｉｎ ｒａｔｅ ｓｅｎｓｉｔｉｖｉｔｙ ｍ (ａ) ａｎｄ ａｃｔｉｖａｔｉｏｎ

ｖｏｌｕｍｅ Ｖ∗(ｂ) ａｓ ａ ｆｕｎｃｔｉｏｎ ｏｆ ｔｈｅ ｌａｙｅｒ ｔｈｉｃｋｎｅｓｓ ｈ ｆｏｒ ｔｈｅ Ｃｕ / Ｃｕ￣

Ｚｒ ｎａｎｏｌａｍｉｎａｔｅｓ ｂｅｆｏｒｅ ａｎｄ ａｆｔｅｒ Ｈｅ＋ ｉｍｐｌａｎｔａｔｉｏｎꎬ ｔｈｅ ｓｏｌｉｄ ａｎｄ

ｄａｓｈｅｄ ｃｕｒｖｅｓ ｉｎ ｆｉｇ􀆰 ７ｂ ａｒｅ ｃａｌｃｕｌａｔｅｄ ｆｒｏｍ ｔｈｅ ＯＦＲ ｍｏｄｅｌ[２９]

非晶纳米叠层材料的微观结构发生了明显的变化ꎬ 应变

速率敏感性随层厚的变化表明了辐照后其内在的变形机

制发生了根本性的变化ꎮ 具体来说ꎬ 当层厚 ｈ≥５０ ｎｍ
时ꎬ 晶体层内位错￣氦泡交互作用与显著晶化的非晶层协

同作用决定应变速率敏感性ꎻ 当层厚 ５０ ｎｍ>ｈ≥１０ ｎｍ
时ꎬ 位错￣界面与位错￣氦泡的协同作用决定应变速率敏

感性ꎻ 当层厚 ｈ<１０ ｎｍ 时ꎬ 位错￣界面交互作用控制应变

速率敏感性ꎮ 相应地ꎬ Ｃｕ / Ｃｕ６０Ｚｒ４０ 晶体 /非晶纳米叠层

材料的应变速率敏感性的尺寸效应也可以通过 ＯＦＲ 模型

进行量化分析ꎬ 如图 ７ｂ 所示ꎮ

5　 结　 语

金属纳米叠层结构材料由于其灵活多变的组元种类

与微观结构特征ꎬ 成为工程与微电子领域潜在的高强高

韧结构材料ꎮ 此类材料复合效应的物理基础正是源于组

元材料的性能差异及其微观结构ꎬ 尤其是界面结构 /特
性ꎮ 因此ꎬ 将微观结构表征与机理研究相结合ꎬ 在更深

的层次上揭示材料微观结构特征与宏观力学特性的内在

联系ꎬ 建立行之有效的材料组分与结构设计准则ꎬ 进而

通过界面工程在原子尺度上调控层状结构材料的界面结

构 /特性来调控其极端环境下使役性能ꎬ 是未来研究的热

点与挑战ꎮ
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１４８－１５５.

[２４] Ｌｉｕ Ｙꎬ Ｂｕｆｆｏｒｄ Ｄꎬ Ｗａｎｇ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ ５９ (５):

０８５
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１９２４－１９３３.

[２５] Ｚｈａｎｇ Ｊ Ｙꎬ Ｚｈａｎｇ Ｘꎬ Ｌｉｕ Ｇꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ:

Ａ[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ ５２８(６): ２９８２－２９８７.

[２６] Ｚｈａｎｇ Ｊ Ｙꎬ Ｚｅｎｇ Ｆ Ｌꎬ Ｗｕ Ｋꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒ￣

ｉｎｇ: Ａ[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ ６７３(１５): ５３０－５４０.

[２７] Ｄｉ Ｚꎬ Ｂａｉ Ｘ Ｍꎬ Ｗｅｉ Ｑꎬ ｅｔ ａｌ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｂ[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ ８４

(５): ０５２１０１.

[２８] Ｄｉｎｇ Ｍ Ｓꎬ Ｔｉａｎ Ｌꎬ Ｈａｎ Ｗ Ｚꎬ ｅｔ ａｌ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｌｅｔｔｅｒｓ[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ

１１７(２１): ２１５５０１.

[２９] Ｚｈａｎｇ Ｊ Ｙꎬ Ｗａｎｇ Ｙ Ｑꎬ Ｌｉａｎｇ Ｘ Ｑꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ

９２: １４０－１５１.

[３０] Ｎｉｕ Ｊ Ｊꎬ Ｚｈａｎｇ Ｊ Ｙꎬ Ｌｉｕ Ｇꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ ６０ (９):

３６７７－３６８９.

[３１] Ｗａｎｇ Ｙ Ｑꎬ Ｚｈａｎｇ Ｊ Ｙꎬ Ｌｉａｎｇ Ｘ Ｑꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ

９５: １３２－１４４.

[３２] Ｚｈａｎｇ Ｊ Ｙꎬ Ｗａｎｇ Ｙ Ｑꎬ Ｗｕ Ｋꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒ￣

ｉｎｇ: Ａ[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ６１２: ２８－４０.

[３３] Ｚｈｕ Ｔꎬ Ｌｉ Ｊꎬ Ｓａｍａｎｔａ Ａꎬ ｅｔ ａｌ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｌｅｔｔｅｒｓ[Ｊ]ꎬ ２００８ꎬ １００

(２): ０２５５０２.

[３４] Ｎａｂａｒｒｏ Ｆ Ｒ Ｎ. Ａｃｔａ Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａ ｅｔ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ １９９０ꎬ ３８(２):

１６１－１６４.

(编辑　 张雨明　 惠　 琼)
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特约撰稿人孙　 军　

　 　 孙　 军: 男ꎬ １９５９ 年生ꎬ 西安交通

大学教授、 博士生导师ꎮ １９８２ 年在吉林

工业大学获工学学士学位ꎬ １９８６ 年和

１９８９ 年分别在西安交通大学获工学硕士

和博士学位ꎮ １９９２~ １９９５ 年获加拿大国

家自然科学与工程研究理事会(ＮＳＥＲＣ)

“国际研究员”研究奖学金(女王大学)ꎮ

１９９９ 年获国家杰出青年科学基金资助ꎬ

并受聘“长江学者奖励计划”特聘教授ꎬ

首批“新世纪百千万人才工程国家级人

选”入选者ꎬ 首批教育部“长江学者创新团队”学术带头人ꎮ ２００２ 年

起任金属材料强度国家重点实验室主任ꎬ ２００５~ ２０１６ 年任西安交通

大学材料学院院长ꎮ 主要研究领域为金属材料的强韧化及其微纳尺

寸效应ꎬ 包括金属材料微观组织优化和力学性能等研究ꎬ 涉及钼合

金、 铝合金、 钛合金、 形状记忆合金和纳米金属多层膜材料等ꎮ 连

续两次受聘担任国家“９７３ 计划”项目首席科学家ꎬ 所带领的团队获

得基金委创新研究群体项目连续两期支持ꎮ 先后主持国家外专局首

批“１１１ 引智计划”项目、 国家自然科学基金委“重大国际合作”项目

和“８６３ 计划”新材料技术领域重点项目ꎮ 已在包括 Ｎａｔｕｒｅꎬ Ｎａｔｕｒｅ

Ｍａｔｅｒｉａｌｓ 等国际学术期刊上发表论文 ２００ 余篇ꎬ 被 ＳＣＩ 他引 ３０００ 余

篇次ꎮ 在包括国际断裂大会和中国材料大会在内的大型系列国际会

议作大会邀请报告十余次ꎮ 以第一发明人获授权 ２０ 件国家发明专

利ꎮ 所主持完成的研究成果入选了 ２０１０ 年度“中国高等学校十大科

技进展”ꎬ 以第一完成人获得 ２０１３ 年度国家技术发明二等奖和

２０１７ 年度国家自然科学二等奖各 １ 项ꎮ 学术兼职主要有: 中国材

料研究学会常务理事兼疲劳分会副理事长ꎬ 中国机械工程学会理事

兼材料分会理事长ꎮ

１８５


