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摘　 要: 通过剧烈塑性变形(ＳＰＤ)技术制备的纳米金属材料ꎬ 其显微组织和力学性能明显不同于普通粗晶(ＣＧ)金属材料ꎮ

根据细化部位的不同ꎬ 将 ＳＰＤ 技术分为块体纳米化技术和表面纳米化技术ꎮ 概述了当前较为成熟的 ＳＰＤ 技术和两类 ＳＰＤ 技术

的组织细化原理ꎬ 总结了通过 ＳＰＤ 技术制备的纳米金属材料的组织特点和晶粒细化机制ꎬ 从强度、 塑性及加工硬化、 断裂机

制和疲劳性能等方面ꎬ 综述了国内外 ＳＰＤ 制备纳米金属材料的力学行为相关研究进展ꎬ 最后结合纳米金属材料的晶粒长大现

象和结构稳定性探讨了 ＳＰＤ 制备的纳米金属材料未来的研究方向ꎬ 以期为兼具高强度和良好稳定性的纳米金属材料的研制提

供理论支持ꎮ
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1　 前　 言

具有纳米晶(ＮＧ)和超细晶(ＵＦＧ)结构的纳米金属材

料由于表现出一系列与众不同的优异特性ꎬ 包括高强

度[１ꎬ ２] 、 优良耐磨性[３] 、 高扩散系数[４] 和电阻率[５] 、 良

好超塑性[６]等ꎬ 在过去 ３０ 年中受到广泛关注并作为新型

结构材料被寄予厚望ꎮ 在众多实现金属材料晶粒细化的

技术中ꎬ 剧烈塑性变形( ｓｅｖｅｒｅ ｐｌａｓｔｉｃ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎꎬ ＳＰＤ)
技术因兼具成本低廉、 制备周期短和产品尺寸不受局限

等特点ꎬ 被认为是未来最有发展潜力的纳米金属材料制

备技术ꎮ 与粉末冶金、 电化学沉积和气相沉积等制备技

术相比ꎬ ＳＰＤ 技术制备的纳米金属材料组织结构更为复

杂ꎮ 原始材料状态和 ＳＰＤ 变形条件均会显著影响纳米金
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属材料的显微组织ꎬ 从而使其呈现出不同的力学性能ꎮ
本文概述了当前较为成熟的 ＳＰＤ 技术ꎬ 从强度、 塑性、
加工硬化、 断裂机制和疲劳性能等方面ꎬ 综述了国内外

ＳＰＤ 技术制备的纳米金属材料的力学行为相关研究进展ꎬ
探讨了其未来的研究方向ꎮ

2　 剧烈塑性变形技术

２０ 世纪 ９０ 年代俄罗斯科学家 Ｖａｌｉｅｖ 等在纯剪切大变

形实验的基础上发展了 ＳＰＤ 方法ꎬ 这种技术具有强烈的

晶粒细化能力[７] ꎮ 随后ꎬ 在材料科学家的不断完善下ꎬ
逐渐衍生出了一系列 ＳＰＤ 技术ꎮ 按材料组织细化部位的

不同ꎬ 可以将这些技术分为两类: 金属材料整体实现细

化的块体纳米化技术和材料表面实现细化的表面纳米化

技术ꎮ
2􀆰 1　 块体纳米化技术

该类技术主要通过外加载荷作用ꎬ 使材料整体发生剧

烈塑性变形而细化至超细晶 /纳米晶ꎬ 所形成的超细晶 /纳
米晶组织均匀且无明显机械损伤或裂纹产生ꎮ 其实质是通

过剧烈塑性变形使材料晶粒内部产生大量缺陷(如位错、
层错、 孪晶以及剪切带等)ꎬ 位错密度增加到一定程度后

会发生位错反应重组形成亚晶界ꎬ 从而形成亚微米或纳米

尺度的亚晶粒ꎮ 随着变形量的增加ꎬ 局部具有高形变储能

的组织会发生动态再结晶从而形成超细晶或纳米晶ꎬ 这一

过程不断进行最终形成取向随机的纳米结构 [８ꎬ ９]ꎮ
等通 道 转 角 挤 压 ( ｅｑｕａｌ ｃｈａｎｎｅｌ ａｎｇｕｌａｒ ｐｒｅｓｓｉｎｇꎬ

ＥＣＡＰ) [８] 、 高压扭转(ｈｉｇｈ ｃｏｍｐｒｅｓｓｉｏｎ ｔｏｒｓｉｏｎꎬ ＨＰＴ) [１０] 、
冷轧 ( ｃｏｌｄ ｒｏｌｌｉｎｇ ) [１１ꎬ １２] 和累积轧制 ( ａｃｃｕｍｕｌａｔｉｖｅ ｒｏｌｌ
ｂｏｎｄｉｎｇꎬ ＡＲＢ) [１３] 等是研究较为深入的块体纳米化技术ꎮ

目前ꎬ 材料科学家们已经将这些技术成功应用于纯金属、
合金、 金属基复合材料及金属间化合物等的纳米晶材料

制备ꎮ
2􀆰 2　 表面纳米化技术

表面纳米化技术是将 ＳＰＤ 方法应用于金属材料表面ꎬ
使材料表面粗晶粒通过发生剧烈塑性变形而细化至超细晶 /
纳米晶ꎮ 因此一般而言ꎬ 能使材料表面发生剧烈变形的方

法(如喷丸、 研磨或滚压等)ꎬ 都具有在材料表面实现纳米

化的潜力ꎮ 目前研究较多且比较成熟的方法有: 表面机械

碾压处理(ｓｕｒｆａｃｅ ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｇｒｉｎｄｉｎｇ ｔｒｅａｔｍｅｎｔꎬ ＳＭＧＴ)[１４－１７]、
表面机械研磨处理(ｓｕｒｆａｃｅ ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ａｔｔｒｉｔｉｏｎ ｔｒｅａｔｍｅｎｔꎬ
ＳＭＡＴ) [１８ꎬ １９] 、 超声表面加工(ｕｌｔｒａｓｏｎｉｃ ｓｕｒｆａｃｅ ｐｒｏｃｅｓｓｉｎｇꎬ
ＵＳＰ) [２０]等ꎬ 其相应的原理示意图如图 １ 所示ꎮ

通过表面纳米化技术实现金属材料的晶粒细化ꎬ 其

原理与块体纳米化技术基本一致ꎮ 但是由于只针对材料

表面进行处理ꎬ 不需要实现整体的均匀变形ꎬ 材料表面

的应变速率可高达 １０４ ｓ－１ꎬ 高的应变速率有助于表层晶

粒进一步细化[１４] ꎮ 另外ꎬ 对于经表面纳米化处理的金属

材料ꎬ 其心部粗晶组织与纳米晶外表层之间还存在着晶

粒尺寸呈梯度分布的过渡层ꎮ 纳米晶外表层与过渡层共

同构成了表面纳米化后的表层组织ꎬ 由于不同深度处所

经历的应变量和应变速率各不相同ꎬ 其内的位错密度、
残余应力和晶粒尺寸等随着深度的变化均呈梯度结构分

布ꎮ 这种具有梯度纳米晶粒(ＧＮＧ)的表层组织显著改善

了材料整体的力学性能[１５－１７] ꎮ
另外ꎬ 通过组合不同的 ＳＰＤ 技术或者将 ＳＰＤ 技术与

热处理等其他技术相结合ꎬ 能够提升纳米金属材料的组织均

匀性ꎬ 所制备的纳米金属材料综合力学性能更加优异[１４ꎬ ２１ꎬ ２２]ꎮ

图 １　 表面机械碾压处理(ＳＭＧＴ)(ａ) [１６] 、 表面机械研磨处理(ＳＭＡＴ)(ｂ) [１８]和超声表面加工(ＵＳＰ)(ｃ) [２０]的原理示意图

Ｆｉｇ􀆰 １　 Ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｉｌｌｕｓｔｒａｔｉｏｎｓ ｏｆ ＳＭＧＴ (ａ) [１６] ꎬ ＳＭＡＴ (ｂ) [１８] ａｎｄ ＵＳＰ (ｃ) [２０] ｐｒｏｃｅｓｓｅｓ

3　 SPD 技术制备纳米金属材料的组织特点

及细化机制

　 　 经 ＳＰＤ 工艺处理的金属材料均可获得比常规工艺下

更细小的晶粒ꎬ 同时所得到的纳米金属材料通常具有高

密度位错、 非平衡晶界、 微织构及其他与剧烈塑性应变

相关的结构特点ꎮ 形成的纳米组织的特性由材料本身性

质(化学成分、 原始显微组织和相组成)和 ＳＰＤ 变形条件

１３０１
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(温度、 应变速率和变形程度等)所决定ꎬ 降低变形温

度[２３] 、 增大变形量[２４] 和合金化[２５] 都可促进组织的细化ꎬ
并获得更小的晶粒尺寸ꎮ 但当晶粒细化至数 １０ 或者

１００ ｎｍ 左右时ꎬ 继续增加变形量并不能实现进一步的细

化ꎮ 这是由于通过 ＳＰＤ 技术制备的纳米金属材料的晶界

具有较高的焓ꎬ 处于热力学不稳定状态ꎬ 在较低温度(甚
至是室温)下即可发生晶粒长大[２６] ꎮ 因此在应变量达到

一定程度后ꎬ 纳米金属材料将会在晶粒细化和晶粒长大

之间达到动态平衡ꎬ 细化能力趋于饱和ꎮ
对于 ＳＰＤ 过程中金属材料发生的晶粒细化ꎬ 其机制

主要有位错主导机制和孪生主导机制ꎮ 对于堆垛层错能

较高的材料(如铜、 铝、 铁等)ꎬ 在低应变速率条件下ꎬ
主要通过位错活动(包括位错形核、 位错滑移、 位错反应

等)来协调变形和实现晶粒细化[１０ꎬ １１ꎬ ２０ꎬ ２３] ꎻ 对于堆垛层

错能较低的材料(如钛、 镁等)ꎬ 或者是材料在高应变速

率和 /或低温等 条 件 下ꎬ 孪 晶 对 晶 粒 细 化 起 重 要 作

用[９ꎬ １２ꎬ １４ꎬ １５] ꎮ 例如ꎬ 经表面纳米化处理的纯铜ꎬ 由于最

外表层和次表层的应变速率相差 １~ ２ 个数量级ꎬ 在外表

层中发生孪生主导的晶粒细化ꎬ 形成的纳米晶晶界是由

孪晶界演变而来ꎻ 而在应变速率较低的次表层ꎬ 晶粒细

化则由位错活动主导ꎬ 形成的亚晶粒大角度晶界则是由

位错结构演化而来[９ꎬ １４] ꎮ

4　 SPD 技术制备纳米金属材料的力学行为

4􀆰 1　 强度

对于金属材料ꎬ 随着晶粒尺寸的减小ꎬ 晶界的增加

使得位错的自由滑移程缩短ꎬ 位错开动所需的临界分切

应力增加ꎬ 从而使其强度升高ꎮ 屈服强度 (σｙ) 与平均晶

粒尺寸 ( ｄ) 之间可以用经典的 Ｈａｌｌ￣Ｐｅｔｃｈ 关系定性描

述[１ꎬ ２] : σｙ ＝ σｏ ＋ ｋ􀅰ｄ －１ / ２ꎬ 其中 σ０表示单晶体的屈服强

度ꎬ ｋ 为材料常数ꎮ 然而ꎬ 当晶粒尺寸达到某一临界尺

寸后ꎬ 随着晶粒尺寸的进一步减小ꎬ 屈服强度不升反降ꎬ
即表现为反 Ｈａｌｌ￣Ｐｅｔｃｈ 关系ꎮ 相关研究表明这一软化现

象揭示着纳米金属材料形变机制的转变ꎬ 由晶格位错运

动主导的形变机制演变为晶界运动主导的形变机制[２７] ꎮ
对于不同晶体结构的材料ꎬ 这一临界尺寸各不相同ꎬ 其

中面心立方金属的软化临界晶粒尺寸约为 １５~２０ ｎｍ[２８ꎬ ２９]ꎮ
这个临界值远小于常规 ＳＰＤ 技术所能达到的晶粒尺寸极

限ꎬ 因此对于 ＳＰＤ 技术制备的纳米金属材料ꎬ 其形变机

制中依旧是晶格位错运动占据主导地位ꎮ
对于未经过热处理的纳米金属材料ꎬ 其含有高密度

位错、 非平衡晶界以及晶格畸变等缺陷ꎬ 除晶粒细化带

来的细晶强化外还有塑性变形引起的应变硬化ꎮ 相关文

献[１５ꎬ ３０]综合考虑位错密度和小角度晶界占比对强度计算

进行修正ꎬ 如式(１)所示:

σｙ ＝ σｏ ＋ ＭαＧｂ􀅰 ρ ＋
３θＬＡＢ ｆＬＡＢ

ｂｄＨＡＢ

æ

è
ç

ö

ø
÷

１ / ２

(１)

其中 Ｍ 为 Ｔａｙｌｏｒ 因子ꎬ α 为 ０􀆰 ０５~１ 之间的常数ꎬ Ｇ 为剪

切模量ꎬ ｂ 为 Ｂｕｒｇｅｒｓ 矢量的模ꎬ ρ 为位错密度ꎬ θＬＡＢ为小

角度晶界的平均取向差ꎬ ｆＬＡＢ为小角度晶界的比例ꎬ ｄＨＡＢ

为大角度晶界的界面间距ꎮ
采用恰当的块体纳米化技术ꎬ 可以实现部分金属材

料ꎬ 特别是纯铜、 低间隙原子钢(ＩＦ 钢)等延展性极佳材

料的强度的成倍提高[２５ꎬ ３１]ꎮ 图 ２ 为超细晶 ＩＦ 钢的应力－应
变曲线ꎬ 经 ＡＲＢ 处理后ꎬ ＩＦ 钢的抗拉强度由 ２７６ 提升到

７８３ ＭＰａꎬ 是原来的 ２􀆰 ８ 倍[３１]ꎮ 对于表面纳米化工艺ꎬ 由

于仅实现了材料表层组织的细化ꎬ 在粗晶基体占整体的比

例较高时ꎬ 其对材料整体强度的提升十分有限[１４ꎬ １５]ꎮ

图 ２　 通过累积轧制(ＡＲＢ)制备的超细晶 ＩＦ 钢在退火处理前后

和普通 ＩＦ 钢的应力－应变曲线对比图[３１]

Ｆｉｇ􀆰 ２　 Ｎｏｍｉｎａｌ ｓｔｒｅｓｓ￣ｓｔｒａｉｎ ｃｕｒｖｅｓ ｏｆ ｔｈｅ ｓｔａｒｔｉｎｇ ＩＦ ｓｔｅｅｌꎬ ｔｈｅ ＡＲＢ

ｐｒｏｃｅｓｓｅｄ ｓｐｅｃｉｍｅｎꎬ ａｎｄ ｔｈｅ ＡＲＢ ｐｒｏｃｅｓｓｅｄ ａｎｄ ｔｈｅｎ ａｎ￣

ｎｅａｌｅｄ ｓｐｅｃｉｍｅｎｓ[３１]

4􀆰 2　 塑性及加工硬化

对于粗晶金属材料ꎬ 形成加工硬化的原因主要有位

错的交割、 增殖和位错反应ꎮ 而对于纳米金属材料ꎬ 晶

界所占体积比例增大而成为阻碍位错运动的主要因素ꎬ
晶粒尺寸的减小使得在晶粒内部发生塞积的位错数量变

少ꎬ 形成的应力集中较为分散ꎬ 这样迫使相邻晶粒位错

源开动就变得更为困难ꎬ 从而在屈服后表现为较高的加

工硬化指数和速率ꎮ 在塑性变形过程中ꎬ 其晶界处由于

位错塞积造成严重的应力集中ꎬ 再加上通过 ＳＰＤ 技术制

备得到的纳米结构内有较高的内应力和大量缺陷ꎬ 使得

材料在屈服发生后不久即发生断裂ꎬ 表现为较差加工硬

化能力和较低的塑性[１４ꎬ ２１] ꎮ
通过结合适当的热处理工艺可以有效改善 ＳＰＤ 技

术制备的纳米金属材料的塑性: 一方面能够有效降低材

料内部的位错密度和残余应力ꎬ 另一方面可以形成超细

晶 /纳米晶中含有少量粗大晶粒的晶粒尺寸双峰分布结

２３０１
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构[２１ꎬ ２４] ꎮ 对于具有晶粒尺寸双峰分布特征的金属材料ꎬ
其内的超细晶 /纳米晶可以提高材料的强度ꎬ 而均匀分布

的粗晶粒可以承担较高塑性应变ꎬ 确保材料具有一定加

工硬化能力ꎬ 从而使其具有与粗晶材料(ＣＧ)相当的塑性

(如图 ３ａ 和 ３ｂ 所示)ꎮ 通过表面纳米化技术制备得到的

图 ３　 晶粒尺寸具有双峰分布特征的纯钛层片(ＨＬ６０、 ＨＬ８０、 ＨＬ１００
和ＨＬ３００分别指厚度为 ６０ꎬ ８０ꎬ １００ 和 ３００ μｍ 的均匀层片

(ＨＬ))的工程应力－应变曲线(ａ)和应变硬化速率－真应变曲线

(ｂ)[２４]ꎻ 具有梯度纳米结构的超低碳钢的应变硬化速率－真应变

曲线(其中右上角为相应的工程应力－应变曲线)(ｃ)[３２]

Ｆｉｇ􀆰 ３　 Ｔｅｎｓｉｌｅ ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ ｓｔｒｅｓｓ￣ｓｔｒａｉｎ ｃｕｒｖｅｓ (ａ) ａｎｄ ｓｔｒａｉｎ ｈａｒｄｅｎｉｎｇ
ｒａｔｅ ｖｅｒｓｕｓ ｔｒｕｅ ｓｔｒａｉｎ ｃｕｒｖｅｓ ｏｆ Ｔｉ ｗｉｔｈ ｈｅｔｅｒｏｇｅｎｅｏｕｓ ｌａｍｅｌｌａ
(ＨＬ) ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ( ｗｉｔｈ ｌａｙｅｒ ｔｈｉｃｋｎｅｓｓ ｏｆ ６０ꎬ ８０ꎬ １００ ａｎｄ ３００
μｍ) (ｂ) [２４] ꎻ Ｓｔｒａｉｎ ｈａｒｄｅｎｉｎｇ ｒａｔｅ ｖｅｒｓｕｓ ｔｒｕｅ ｓｔｒａｉｎ ｃｕｒｖｅｓ ｏｆ
ｉｎｔｅｒｓｔｉｔｉａｌ ｆｒｅｅ ｓｔｅｅｌ ｗｉｔｈ ｇｒａｄｉｅｎｔ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ (Ｔｈｅ ｆｉｇｕｒｅ ａｔ ｔｈｅ ｔｏｐ
ｒｉｇｈｔ ｃｏｒｎｅｒ ｒｅｐｒｅｓｅｎｔｓ ｃｏｒｒｅｓｐｏｎｄｉｎｇ ｔｅｎｓｉｌｅ ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ ｓｔｒｅｓｓ￣
ｓｔｒａｉｎ ｃｕｒｖｅｓ) (ｃ) [３２]

梯度纳米结构金属材料ꎬ 其加工硬化行为类似于具有双

峰分布结构的金属材料ꎬ 包括两个阶段: 屈服刚开始时

梯度结构表层主导的高加工硬化速率阶段和随后心部粗

晶组织主导的低加工硬化速率阶段[１５ꎬ ３２] ꎮ 这种“复合”加
工硬化行为使得梯度纳米结构金属材料整体表现出高强

度的同时还具备可观的塑性(如图 ３ｃ 所示)ꎮ
4􀆰 3　 断裂机制

虽然通过 ＳＰＤ 技术制备的纳米金属材料在拉伸变形

过程中表现出较差的加工硬化能力和塑性ꎬ 但是众多研

究表明ꎬ 其断裂机制与粗晶材料保持一致ꎬ 均为微孔聚

集型的韧性断裂ꎮ 同时ꎬ 随着晶粒尺寸减小到纳米级ꎬ
形成的韧窝尺寸由粗晶材料的 ５ ~ ３０ μｍ(如图 ４ａ 所示)
减小为 ６００~１０００ ｎｍ(如图 ４ｂ 所示)ꎬ 但依然数倍于其晶

粒尺寸[８ꎬ １５ꎬ ２３ꎬ ３３] ꎮ

图 ４　 粗晶纯钛拉伸断口的 ＳＥＭ 照片(ａ)和通过 ＥＣＡＰ 技术制备的

纳米结构纯钛的拉伸断口 ＳＥＭ 照片(ｂ) [８]

Ｆｉｇ􀆰 ４　 ＳＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ ｆｒａｃｔｕｒｅ ｓｕｒｆａｃｅｓ ｏｆ ｃｏａｒｓｅ￣ｇｒａｉｎｅｄ Ｔｉ ( ａ) ａｎｄ

ｎａｎｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｄ Ｔｉ ｆａｂｒｉｃａｔｅｄ ｂｙ ＥＣＡＰ (ｂ) [８]

众所周知ꎬ 金属材料的颈缩伴随着其内微孔的聚集

与微裂纹的形成和扩展ꎬ 而大部分微孔进一步形成于微

裂纹尖端的塑性变形区ꎬ 同时微孔尺寸受裂纹尖端塑性

变形区大小的限制ꎮ 另外ꎬ 韧性材料拉伸断裂时断口近

似处于平面应变状态ꎬ 其微裂纹尖端的塑性区尺寸 ｒｙ可
表示为式(２):

ｒｙ ＝ (１ － ２ν) ２

２π
ＫＩ

σｙ

æ

è
ç

ö

ø
÷

２

(２)

其中 ＫＩ为应力强度因子ꎬ ν 表示泊松比ꎮ 因此ꎬ 假设塑
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性区内形成相同数量的微孔ꎬ 金属材料的韧窝尺寸与其

屈服强度的平方成反比ꎮ 此外ꎬ 相关研究表明韧窝尺寸

随着材料应变硬化指数的增加而减小[３４] ꎮ 在考虑纳米材

料和粗晶材料应变硬化能力差异的情况下ꎬ 两者韧窝尺

寸的比值可用公式(３)表示:
ｄｎ

ｄｃ

＝
Ｎｃ

Ｎｎ
􀅰

σｙｃ

σｙｎ

æ

è
ç

ö

ø
÷

２

(３)

其中 ｄｎ、 ｄｃ分别为纳米材料和粗晶材料的韧窝尺寸ꎬ Ｎｎ、
Ｎｃ分别为纳米材料和粗晶材料的应变硬化指数ꎬ σｙｎ、 σｙｃ

分别表示纳米材料和粗晶材料的屈服强度ꎮ
4􀆰 4　 疲劳性能

一般而言ꎬ 晶粒细化对金属材料循环加载力学行为

的不同阶段存在不同的影响: 一方面抑制疲劳裂纹萌生ꎬ
另一方面又有利于裂纹的扩展[３５] ꎮ 目前关于 ＳＰＤ 技术制

备的块体纳米金属材料疲劳性能的研究相对较少ꎬ 同时

由于所选材料、 测试条件和 ＳＰＤ 工艺参数的不同ꎬ 已有

的部分研究结果存在明显分歧ꎮ 相关文献表明[３５－３７] ꎬ 在

载荷控制循环加载条件下ꎬ ＥＣＡＰ 制备的超细晶 /纳米晶

铜和 ５０５６ 铝合金与粗晶材料相比ꎬ 疲劳性能显著提升ꎻ
而在恒定应变循环加载条件下ꎬ 同样的材料与粗晶材料

相比ꎬ 疲劳寿命却有所降低ꎮ 此外ꎬ 同样是采用 ＥＣＡＰ
制备的纳米金属材料ꎬ 经过 ＥＣＡＰ 处理的纯铜由于循环

变形过程中存在晶粒长大ꎬ 在恒定应变加载条件下表现

出明显的软化行为[３６] ꎻ 而不管是循环硬化曲线还是显微

硬度测试结果均表明ꎬ 经过 ＥＣＡＰ 处理的纯钛在恒定应

变加载条件下无软化现象发生[３８] ꎮ
金属材料的表面纳米化不仅能够实现表层组织的细

化ꎬ 同时还可以改变表层的残余应力状态[３９－４１] ꎬ 甚至改

善表面粗糙度[４０ꎬ ４１] ꎮ 表层组织细化及表面粗糙度的改善

均有助于抑制疲劳裂纹从表面萌生ꎻ 残余压应力的引入

能够部分抵消裂纹尖端的最大法向应力ꎬ 从而阻碍已形

成裂纹的扩展ꎮ 因此ꎬ 与未加工试样相比ꎬ 经过表面纳

米化处理的金属材料在相同应力幅度下疲劳寿命可以得

到数倍甚至数 １０ 倍的提升(如图 ５ａ 所示) [３９ꎬ ４０] ꎮ 此外ꎬ
经过循环变形的梯度纳米结构表层中有明显的晶粒长大

现象(如图 ５ｂ 所示) [４０ꎬ ４１] ꎮ
4􀆰 5　 结构稳定性

随着晶粒尺寸的减小ꎬ 界面(包括晶界和非平衡界

面)占金属材料整体的比例不断增加ꎬ 一般来说界面占比

与平均晶粒尺寸成反比ꎮ 而对于 ＳＰＤ 技术制备的纳米金

属材料ꎬ 界面占比的增加使得界面处杂质原子的浓度大

幅降低ꎬ 杂质原子对界面的钉扎作用减弱从而使其处于

高能量的不稳定状态并易于发生晶粒长大[４２] ꎮ 纳米金属

材料的晶粒长大现象具体包括两类: 热驱动晶粒长大和

图 ５　 粗晶纯铜与具有梯度纳米晶粒(ＧＮＧ)表层的纯铜的应力幅

度－疲劳寿命关系(ａ)ꎬ 具有 ＧＮＧ 表层的纯铜疲劳断口纵向

剖面的 ＳＥＭ 照片(ｂ) [４０]

Ｆｉｇ􀆰 ５　 Ｒｅｌａｔｉｏｎｓｈｉｐ ｂｅｔｗｅｅｎ ｃｙｃｌｉｃ ｍａｘｉｍｕｍ ｓｔｒｅｓｓ ａｎｄ ｆａｔｉｇｕｅ ｌｉｆｅ ｆｏｒ

ＣＧ Ｃｕ ａｎｄ ＧＮＧ Ｃｕ (ａ)ꎬ ａｎｄ ｔｙｐｉｃａｌ ｃｒｏｓｓ￣ｓｅｃｔｉｏｎ ＳＥＭ ｉｍａｇｅｓ

ｏｆ ｆａｔｉｇｕｅ ｆｒａｃｔｕｒｅ ｏｆ ＧＮＧ Ｃｕ (ｂ) [４０]

机械(应力)驱动晶粒长大ꎮ 热驱动晶粒长大表现为 ＳＰＤ
技术制备的纳米金属材料在较低温度下即发生明显的晶

粒粗化ꎬ 从而限制了这一类材料的实际应用温度ꎮ 如图

６ 所示为通过低温剧烈塑性变形( ｃｒｙｏ￣ＳＰＤ)和室温剧烈

塑性变形(ＲＴ￣ＳＰＤ)方法制备的纳米结构纯铜的硬度在室

温下的变化趋势ꎬ 其中部分工艺(应变速率为 １ ｓ－１ 的

ｃｒｙｏ￣ＳＰＤ)制备的试样其显微硬度随着时间的延长不断降

低[４３] ꎮ 机械(应力)驱动晶粒长大则在室温拉伸 [１４] 、 单

图 ６　 ＲＴ￣ＳＰＤ 和 ｃｒｙｏ￣ＳＰＤ 方法制备的纳米结构纯铜硬度

随退火时间延长的变化[４３]

Ｆｉｇ􀆰 ６　 Ｖａｒｉａｔｉｏｎ ｉｎ ｈａｒｄｎｅｓｓ ｗｉｔｈ ａｎｎｅａｌｉｎｇ ｔｉｍｅ ａｔ ２９８ Ｋ ｆｏｒ

ｔｈｅ ＲＴ￣ ａｎｄ ｔｈｅ ｃｒｙｏ￣ＳＰＤｅｄ ｓａｍｐｌｅｓ[４３]

４３０１
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轴循环加载[３６ꎬ ４０] 、 双轴拉－扭循环加载[４１] 等试验中均有

发现ꎬ 导致这一类材料的力学性能具有较差的一致性和

高的应力敏感性ꎮ
纳米金属材料在各类加载条件下的结构稳定性研究

已成为近几年纳米材料领域中的研究热点ꎮ 近期 Ｌｕ 等研

究发现ꎬ 低温剧烈塑性变形制备的纳米金属纯铜和纯镍

在晶粒尺寸进一步减小到某临界尺寸后ꎬ 纳米晶粒之间

主要形成小角度晶界ꎬ 使得纳米晶界自动从高能态演变

为低能态ꎬ 从而增强了结构稳定性[４４] ꎮ 这一发现为研究

具有高结构稳定性的纳米金属材料提供了启发ꎬ 不过目

前可以有效提高纳米金属材料结构稳定性的手段和方法

依然较少ꎬ 尚需进一步开展研究ꎮ

5　 结　 语

虽然已有众多关于 ＳＰＤ 技术制备纳米金属材料的力

学性能的研究ꎬ 但是不同制备工艺之间的可比性较差ꎬ
相似研究的结果存在差异ꎮ 此外ꎬ 大量研究依然主要集

中于如何改善材料的应变硬化能力和实现强度与塑性的

优化匹配ꎬ 对于实际工程应用所考虑的冲击韧性和断裂

韧性等方面的研究不足ꎬ 不利于纳米金属材料的全面性

能评价ꎮ 未来关于 ＳＰＤ 技术制备的纳米金属材料的力学

行为的研究ꎬ 应该从以下几个方面开展:
(１)综合利用计算机模拟、 实验验证和测试表征手

段ꎬ 为 ＳＰＤ 技术制备的纳米金属材料提供通用可量化的

组织结构和加工工艺评价参数ꎬ 提高不同 ＳＰＤ 工艺制备

材料的可对比性ꎻ
(２)深入分析影响纳米金属材料结构稳定性的因素ꎬ

并研发可提升其结构稳定性的具体方法和技术ꎻ
(３)分析纳米金属材料的冲击韧性和断裂韧性ꎬ 特

别是开展材料对裂纹的敏感性和损伤容限性的相关研究ꎮ
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[３８] ＶＩＮＯＧＲＡＤＯＶ Ａ Ｙꎬ ＳＴＯＬＹＡＲＯＶ Ｖ Ｖꎬ ＨＡＳＨＩＭＯＴＯ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａ￣

ｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ Ａ[Ｊ]ꎬ ２００１ꎬ ３１８(１/ ２): １６３－１７３.

[３９] ＢＡＧＨＥＲＩＦＡＲＤ Ｓꎬ ＧＵＡＧＬＩＡＮＯ Ｍ. Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ Ｆｒａｃｔｕｒｅ Ｍｅｃｈａｎｉｃｓ

[Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ ８１: ５６－６８.

[４０] ＹＡＮＧ Ｌꎬ ＴＡＯ Ｎ Ｒꎬ ＬＵ Ｋꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ６８:

８０１－８０４.

[４１] ＷＡＮＧ Ｑꎬ ＸＩＮ Ｃꎬ ＳＵＮ Ｑꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ Ａ

[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ ７０２: １２５－１３２.

[４２] ＯＶＩＤ′ＫＯ Ｉ Ａꎬ ＶＡＬＩＥＶ Ｒ Ｚꎬ ＺＨＵ Ｙ Ｔ. Ｐｒｏｇｒｅｓｓ ｉｎ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ

[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ ９４: ４６２－５４０.

[４３] ＳＡＬＤＡＮＡ Ｃꎬ ＭＵＲＴＨＹ Ｔ Ｇꎬ ＳＨＡＮＫＡＲ Ｍ Ｒꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｐｐｌｉｅｄ

Ｐｈｙｓｉｃｓ Ｌｅｔｔｅｒｓ[Ｊ]ꎬ ２００９ꎬ ９４(２): ０２１９１０.

[４４] ＺＨＯＵ Ｘꎬ ＬＩ Ｘ Ｙꎬ ＬＵ Ｋ. Ｓｃｉｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ ３６０(６３８８): ５２６－５３０.

(编辑　 王　 瑶　 惠　 琼)
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