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摘　 要： 如何有效地协调和平衡材料强度与韧性之间的矛盾， 大幅度地提高结构材料的损伤容限，

是非均质金属材料微观结构敏感性设计的巨大挑战。 纳米金属多层膜作为一类典型的非均质金属材

料， 由于不仅可以调整其组元几何和微观结构尺度， 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， 因此在获得高强高韧金属结构材料方面具有潜在的能力。 结合当前国内

外有关金属多层膜塑性变形强韧化机制及其尺寸与界面效应研究的最新进展， 分别阐述了晶体 ／ 晶

体 Ｃｕ ／ Ｘ（Ｘ ＝Ｃｒ， Ｎｂ， Ｚｒ）与晶体 ／ 非晶 Ｃｕ ／ Ｃｕ⁃Ｚｒ 金属多层膜 ／ 微柱微观结构－尺寸约束－服役性能三

者之间的关联性， 并对纳米金属多层膜研究的发展趋势进行了展望。
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1　 前　 言

强度和韧性是金属结构材料的两个最重要的力学

性能指标， 日益苛刻的应用条件和环境对金属材料的强

度和韧性指标提出了更高的要求。 传统的金属材料强化

的基本策略是通过持续地减小材料内部微观结构尺度

（如第二相粒子及其间距、 晶粒或组织尺度等）， 以达

到阻碍位错运动的目的。 现已普遍认识到， 仅仅依靠单

一调整材料微结构尺度的设计思想和强化方法往往会导
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致材料的强韧性失调， 即在获得超高强度的同时严重损

失了其韧性。 因此， 如何有效地协调和平衡材料强度与

韧性之间的矛盾， 在提高强度的同时保持甚至增加材料

的韧性， 已成为人们探索金属结构材料强韧化设计的关

键科学问题之一。
由两种或两种以上的组元材料， 以相同或不同的

单层厚度交替叠加组成的微纳尺度金属多层膜， 其强度

可以达到理论强度的三分之一， 同时也比按混合法则得

到金属材料的强度高 ２ ～ ３ 倍［１］ 。 由于这种层状金属材

料不仅可以调整其组元尺度（几何和微观结构尺度），
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， 因此在获得高强高韧金属结构材料方

面具有潜在的能力。 此外， 纳米金属多层膜由于其可调

节、 可控制的微观结构特征， 如组元材料晶体结构、 调

制结构参数（调制周期 λ， 即相邻两组元层厚度之和，
与调制比 η， 即相邻两组元层厚度之比）、 界面属性（晶
体 ／晶体界面与晶体 ／非晶体界面）以及界面结构 ／特性

（界面失配度与取向关系）， 而成为研究微纳尺度组元

材料塑性形变行为的理想模型材料［２］ 。
本文以作者课题组近期的研究结果为基础， 以铜基

纳米金属多层膜为模型材料， 分别介绍了多层膜 ／微柱

的硬度 ／强度与拉伸延性等相关结果的最新进展， 讨论

了室温纳米金属多层膜力学性能的尺度效应及其内在的

物理机制， 加深对非均质层状金属材料形变行为的理

解， 并进一步拓展金属结构材料研究的尺度范畴。

2　 金属多层膜/微柱的硬度/强度及其位错

强化机制

2􀆰 1　 硬度/压缩强度及其尺寸效应

自 １９７０ 年 Ｋｏｅｈｌｅｒ［１］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， 即使是两个低强度组元匹配

也能组成具有高强度的多层结构材料（如 Ｃｕ ／ Ａｌ、 Ｃｕ ／
Ｎｉ）。 随着制备技术与表征手段快速发展以及对材料服

役性能要求的日益提高， 越来越多的研究开始关注于不

同体 系 （ ＦＣＣ ／ ＢＣＣ： Ｃｕ ／ Ｃｒ［３－４］ 、 Ｃｕ ／ Ｎｂ［３，５］ 、 Ｃｕ ／ Ｗ［６］ 、
Ｃｕ ／ Ｆｅ［７］ 、 Ｃｕ ／ Ｖ［８］ 、 Ａｇ ／ Ｖ［９］ ， ＦＣＣ ／ ＦＣＣ： Ｃｕ ／ Ｎｉ［３，１０－１１］ 、
Ｃｕ ／ Ｎｂ［１２］ 、 Ｃｕ ／ Ｃｏ［１３］ 、 Ｃｕ ／ Ａｇ［１４－１５］ 、 Ａｇ ／ Ｎｉ［１６－１７］ ， ＦＣＣ ／
ＨＣＰ： Ｃｕ ／ Ｚｒ［１８］ 、 Ｃｕ ／ Ｃｏ［１３］ 、 Ａｇ ／ Ｃｏ［１９］ 晶 体 ／晶 体 以 及

Ｃｕ ／ Ｃｕ⁃Ｚｒ 晶体 ／非晶［１８，２０］ ）的纳米金属多层膜， 并通过

纳米压痕实验进行了大量卓有成效的性能研究工作。 相

关结果表明， 多层膜的硬度具有强烈的尺寸效应， 随多

层膜内部特征尺寸层厚 ｈ 的不断减小， 多种约束行为的

交互作用影响层内位错的产生、 运动和湮灭， 进而引起

塑性行为的变异。 通过总结文献中报道的一些金属多层

膜硬度 Ｈ 与层厚 ｈ 的关系不难发现， 硬度随特征尺寸的

减小非单调增加， 可划分为 ３ 个区域并对应不同的变形

机制（图 １）。 区域 Ｉ： 当层厚 ｈ 在亚微米级以上尺度时，
位错首先在剪切模量较小的组元层中开动， 由于界面对

位错的阻碍作用， 位错在界面处塞积并且通过相互协同

作用克服界面阻碍导致多层膜屈服， 多层膜的硬度和层

厚之间符合经典的 Ｈ⁃Ｐ 关系， 即 Ｈ∝ｈ－０􀆰 ５［５］ ； 区域 ＩＩ：
当层厚 ｈ 减小到某一临界尺寸时（几纳米到几十纳米），
组元层内不能形成位错塞积， 只有被界面钉扎的单根位

错在软相层内的滑移面上弓出滑移， 多层膜的硬度尽管

随 ｈ 的减小单调增加， 但是明显偏离了 Ｈ⁃Ｐ 关系曲线，
此时硬度遵循约束层滑移（Ｃｏｎｆｉｎｅｄ Ｌａｙｅｒ Ｓｌｉｐ， ＣＬＳ）模

型［５］ ， 即 Ｈ∝ （μｂ ／ ｈ） ｌｎ（ｈ ／ ｂ）， （ｂ， μ 分别是软相材料

的 Ｂｕｒｇｅｒｓ 矢量的模和剪切模量）； 区域 ＩＩＩ： 当层厚 ｈ 进

一步减小时， 位错源很难开动时， 即位错弓出所需的应

力增大到和界面障碍强度相当时， 界面将失去对位错运

动的阻挡能力， 此时多层膜硬度达到饱和甚至有所降

低。 因此， 多层膜的峰值 ／饱和强度取决于单根位错穿

过界面所需的应力。 在此尺度范围内， 多层膜的硬度可

以通过界面强度（ Ｉｎｔｅｒｆａｃｅ Ｂａｒｒｉｅｒ Ｓｔｒｅｎｇｔｈ， ＩＢＳ）模型［５］

（主要包括模量失配效应 τｋ
［１］ 、 失配位错的贡献 τｍｉｓ

［２１］

以及层错能差异 τｓｆ
［２１］ ）来定量描述， 即 Ｈ∝（ τｋ ＋τｍｉｓ ＋

τｓｆ）。 需要说明的是， 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， 作者［２２］ 近来

研究发现上述强化模型也能够适用于描述于非等层厚

（调制比 η≠１）多层膜硬度的变化规律。 此外， 从图 １ 也

可以看出， 同一多层膜（如 Ｃｕ ／ Ｎｉ［１０］ 、 Ｃｕ ／ Ｃｏ［１３］ ）体系

图 １　 不同晶体 ／ 晶体（ＦＣＣ ／ ＢＣＣ， ＦＣＣ ／ ＦＣＣ， ＦＣＣ ／ ＨＣＰ）与晶体 ／

非晶体系中金属多层膜硬度 Ｈ 与单层厚度 ｈ 的关系

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

ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ／ ｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ （ ＦＣＣ ／ ＢＣＣ， ＦＣＣ ／ ＦＣＣ，

ＦＣＣ ／ ＨＣＰ） ａｎｄ ｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ／ ａｍｏｒｐｈｏｕｓ ｓｙｓｔｅｍｓ
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的硬度受晶体取向的强烈影响； 即使针对同一多层膜

（如 Ａｇ ／ Ｎｉ）体系， 由于不同研究者所采用的实验方法不

同， 以及材料微观结构和应力状态差异也可能导致强度

数值差别较大［２３］ 。
已有大量研究证明： 除了材料内部特征尺寸（如晶

粒尺寸、 组元层厚度、 析出相间距等）， 外观几何尺寸

也能够显著影响微纳尺度材料的力学行为［２４］ 。 相应地，
材料科学与工程中传统的微观组织－性能关系的二维研

究空间应拓展为微观组织－外观尺寸－性能关系的三维

研究空间。 传统的纳米压痕试验使得材料处于非均匀应

力状态（应力柔性系数＞２）下， 为了研究均匀应力状态

下微小样品的力学行为， 通常采用微柱体压缩法（应力

柔性系数 ＝ ２）， 而且通过此方法能够直观获取试样的应

力－应变曲线以及加工硬化 ／软化性能等相关信息。 作

者［２５－２９］通过聚焦离子束（ＦＩＢ）加工了不同层厚（ ｈ ＝ ５ ～
１５０ ｎｍ）、 系列直径（ϕ＝ ３００～ １ ５００ ｎｍ）的 Ｃｕ ／ Ｃｒ 与 Ｃｕ ／
Ｚｒ 晶体 ／晶体以及 Ｃｕ ／ Ｃｕ⁃Ｚｒ 晶体 ／非晶纳米多层膜微柱

体（调制比 η＝ １􀆰 ０ 即等层厚）， 通过微柱体压缩试验系

统深入研究了不同结构多层膜 ／微柱系统的室温压缩塑

性变形行为。 研究发现， 对于上述两类纳米多层膜， 随

ｈ 或 ϕ 的单一变化， 微柱体的强度遵循普遍认知的“越
小越强”趋势； 当 ｈ＞２０ ｎｍ（层内位错源产生位错）， 多

层膜强度仅依赖于层厚， 若 ｈ＜２０ ｎｍ（层间界面位错源

产生位错）， 层厚和直径对强度的影响相当， 微柱体表

现出由类似于宏观块体材料塑性到小尺度材料塑性的转

变。 这与在等层厚 Ｃｕ ／ Ｎｂ［３０－３１］ 多层膜微柱体中所发现

的结果相一致， 如图 ２ 所示。 然而， Ｗａｎｇ 等［３２］ 在 Ｃｕ ／
Ｆｅ 多层膜微柱体中发现了“越小越弱”的趋势。 这主要

是由于 Ｃｕ ／ Ｆｅ 多层膜微柱体中各组元层内部极细小的晶

图 ２　 晶体 ／ 晶体与晶体 ／ 非晶体系纳米多层膜微柱体最大强度

σｍａｘ对直径 ϕ 的依赖关系

Ｆｉｇ􀆰 ２　 Ｄｅｐｅｎｄｅｎｃｅ ｏｆ ｍａｘｉｍｕｍ ｓｔｒｅｎｇｔｈ σｍａｘ ｏｎ ｄｉａｍｅｔｅｒ ϕ ｆｏｒ ｔｗｏ ｄｉｆ⁃

ｆｅｒｅｎｔ ｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ／ ｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ａｎｄ ｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ／ ａｍｏｒｐｈｏｕｓ ＮＭＭｓ

ｓｙｓｔｅｍｓ

粒均非贯穿层厚的柱状晶， 在外应力作用下表面约束作

用难以抑制晶界协调变形过程从而导致材料软化［３３－３４］ 。
这些结果充分说明， 减小试样的外观几何尺寸， 表面效

应越发显著， 影响甚至改变材料的塑性变形机制。
2􀆰 2　 屈服强度及其尺寸效应

不同的加载方式（如三向不等压缩、 单轴压缩、 单

轴拉伸）及其所对应的应力状态会引起晶体内部位错行

为的差异， 导致微纳尺度材料性能的压 －拉不对称

性［３５－３６］ ， 进而影响其服役行为。 因此， 系统研究材料

不同加载方式 ／应力状态下的服役行为， 是深入理解材

料的本征特性及其微观机制的前提和基础。 然而， 由于

自由薄膜的拉伸延性低以及力学性能测试困难［３７－３８］ ，
限制了自由膜研究的广泛开展， 促使附着型薄膜， 特别

是柔性基体金属多层膜得到更多的研究。 作者［３９－４２］ 通

过单轴拉伸试验， 分别研究了等层厚与非等层厚晶体 ／
晶体 Ｃｕ ／ Ｘ（Ｘ ＝ Ｃｒ， Ｎｂ， Ｚｒ）纳米金属多层膜的拉伸强

度。 结果表明， 等层厚（η＝ １􀆰 ０）Ｃｕ ／ Ｘ 多层膜的屈服强

度 σ０􀆰 ２随层厚 ｈ 的减小而快速增加； 当层厚 ｈ＜１２􀆰 ５ ｎｍ
时， 屈服强度变化不大 （图 ３ａ）； 非等层厚 （ λ ＝ ２５，
５０ ｎｍ）Ｃｕ ／ Ｘ 多层膜的屈服强度 σ０􀆰 ２随调制比 η 的增加

（或延性相 Ｃｕ 体积分数 ＶＣｕ的减少）而增加， 当调制比

η＞１􀆰 ０ 时， 其强度缓慢增加， 且两个不同调制周期的

Ｃｕ ／ Ｘ 多层膜的强度几乎相等（图 ３ｂ）。 这是由于当组元

Ｃｕ 层厚度 ｈＣｕ ＞ １５ ｎｍ 时， Ｃｕ 层具有一定的变形能力，
σ０􀆰 ２可以通过 ＣＬＳ 模型定量计算［３９－４２］ 。 可是， 小尺度下

Ｃｕ ／ Ｘ 多层膜组元 Ｃｕ（ｈＣｕ＜１５ ｎｍ）中位错活动受到强烈

的抑制并被界面钉扎， 晶界协调变形机制的启动导致

Ｃｕ 层脆化（与 Ｘ 层一样）。 拉应力下微裂纹易于沿晶界

萌生扩展， 这时 Ｃｕ ／ Ｘ 多层膜可以视为两硬 ／脆相复合材

料， 其强 度 可 以 通 过 复 合 材 料 混 合 法 则 （ Ｒｕｌｅ ｏｆ
Ｍｉｘｔｕｒｅ， ＲＯＭ） 而非 ＩＢＳ 模型计算［３９－４２］ 。 Ｋｉｍ 等［４３］ 在

１６ ｎｍ ／ （１７～ ３０１） ｎｍ Ｃｕ ／ Ｃｕ⁃Ｚｒ 晶体 ／非晶自由膜的原位

拉伸测试中， 也证明了通过 ＲＯＭ 定量描述其强度的尺

寸依赖性； 并且发现当非晶层厚度 ｈａ ～ １１０ ｎｍ 时， 晶

体 ／非晶自由膜具有峰值拉伸强度， 非晶层厚度大于此

临界值多层膜的强度几乎与尺寸无关， 小于此临界尺寸

多层膜的强度急剧降低。 这主要是由于亚微米级以上尺

度的非晶层拉伸延性几近于 ０， 而纳米尺度非晶层具有

一定的塑性变形能力［４３］ 。

3　 金属多层膜的拉伸延性及其微观断裂机制

3􀆰 1　 晶体/晶体纳米金属多层膜延性及其尺寸效应

金属材料的强度与延性通常存在“此消彼长”的关系，
即高强度伴随着低延性［４４］。 出乎意料的是， 作者［３９，４１，４５］
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图 ３　 Ｃｕ ／ Ｘ 多层膜屈服强度（σ０􀆰 ２）对调制周期 λ（ａ）和调制比 η（ｂ）的依赖性

Ｆｉｇ􀆰 ３　 Ｔｈｅ ｄｅｐｅｎｄｅｎｃｅｓ ｏｆ ｙｉｅｌｄ ｓｔｒｅｎｇｔｈ ｏｆ Ｃｕ ／ Ｘ ｍｕｌｔｉｌａｙｅｒｓ ｏｎ ｍｏｄｕｌａｔｉｏｎ ｐｅｒｉｏｄ λ（ａ） ａｎｄ ｍｏｄｕｌａｔｉｏｎ ｒａｔｉｏ η（ｂ）

发现晶体 ／晶体 Ｃｕ ／ Ｘ（Ｘ ＝ Ｃｒ， Ｎｂ， Ｚｒ）纳米多层膜（η ＝
１􀆰 ０ 即等层厚）的裂纹形核临界应变（延性指标）， 随层

厚的减小均呈现非单调变化的趋势， 即在临界层厚 ｈＣ ＝
２５ ｎｍ 时多层膜的延性出现峰值， 明显不同于单质 ／单
相组元材料延性的单调变化趋势， 如图 ４ａ 所示。 层厚 ｈ

＞ｈＣ时， 多层膜的延性 随着 ｈ 的增加而减小； ｈ＜ｈＣ时，
多层膜的延性 随着 ｈ 的减小而减小。 为了解释多层膜

延性变化的奇异性， 作者利用 ＦＩＢ 截面定量表征技术观

察拉伸试样的裂纹形貌， 并分析其断裂机制［４１］ ， 如图

４ｂ～ ｄ。

图 ４　 调制比 η＝ １􀆰 ０ 的 Ｃｕ ／ Ｘ 多层膜延性 εＣ对单层厚度及 Ｃｕ， Ｃｒ 薄膜延性对膜厚的依赖性（ａ）； 分别是调制周期为

λ＝ ２５０， ５０， ２５ ｎｍ 的 Ｃｕ ／ Ｃｒ 多层膜的截面 ＦＩＢ ／ ＳＥＭ 照片（ｂ～ ｄ） ［３９，４１，４５］

Ｆｉｇ􀆰 ４　 Ｄｅｐｅｎｄｅｎｃｅ ｏｆ ｄｕｃｔｉｌｉｔｙ εＣ ｏｎ ｔｈｅ ｌａｙｅｒ ｔｈｉｃｋｎｅｓｓ ｆｏｒ Ｃｕ ／ Ｃｒ ｍｕｌｔｉｌａｙｅｒｓ ａｎｄ ｏｎ ｔｈｅ ｆｉｌｍ ｔｈｉｃｋｎｅｓｓ ｆｏｒ Ｃｕ ａｎｄ Ｃｒ ｍｏｎｏｌｉｔｈ⁃

ｉｃ ｔｈｉｎ ｆｉｌｍｓ （ａ） 􀆰 Ｔｈｅ ｃｒｏｓｓ⁃ｓｅｃｔｉｏｎａｌ ＦＩＢ ／ ＳＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｆｏｒ λ＝ ２５０ ｎｍ （ｂ）， λ＝ ５０ ｎｍ （ｃ） ａｎｄ λ＝ ２５ ｎｍ （ｄ） Ｃｕ ／

Ｃｒ ｍｕｌｔｉｌａｙｅｒｓ ［３９，４１，４５］

　 　 作者［３９－４０］ 进一步研究发现， 在调制周期 λ 一定的

情况下， 非等层厚的 Ｃｕ ／ Ｘ 纳米多层膜的延性均随着调

制比的减小（或随着延性相含量的增加）而单调增加（图
５）。 从图 ５ 可以看出， 当调制比 η 小于某一临界值 ηＣ

（Ｃｕ ／ Ｃｒ 为 ０􀆰 ３３， Ｃｕ ／ Ｚｒ 为 １􀆰 ０）时， 调制周期 λ ＝ ２５ ｎｍ
的 Ｃｕ ／ Ｘ 多层膜的延性高于 λ ＝ ５０ ｎｍ 的多层膜的延性；
当调制比 η 大于 ηＣ时， 后者延性低于前者。 多层膜的

延性随调制比的变化仍然表现出奇异性。
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图 ５　 Ｃｕ ／ Ｃｒ （ ａ）和 Ｃｕ ／ Ｚｒ （ｂ）多层膜延性（εＣ）随调制比 η 的变化规律［３９－４０］

Ｆｉｇ􀆰 ５　 Ｄｅｐｅｎｄｅｎｃｅ ｏｆ ｄｕｃｔｉｌｉｔｙ εＣ ｏｎ ｔｈｅ ｍｏｄｕｌａｔｉｏｎ ｒａｔｉｏ η ｆｏｒ Ｃｕ ／ Ｃｒ （ ａ） ａｎｄ Ｃｕ ／ Ｚｒ （ｂ） ｍｕｌｔｉｌａｙｅｒｓ［３９－４０］

　 　 Ｃｕ ／ Ｘ 纳米多层膜延性的奇异性行为表明其微观断

裂机制在某一临界尺寸下发生了转变。 作者［３９－４２］ 认为：
对于晶粒尺寸非均匀分布的 Ｃｕ ／ Ｘ 多层膜而言， 软 ／延性

相 Ｃｕ 层的晶粒尺寸较大， 其变形主要是基于位错机制，
而硬 ／脆性相 Ｘ 层的晶粒尺寸很小（ｄ＜２０ ｎｍ）， 其变形

主要是通过晶界协调变形机制。 Ｃｕ ／ Ｘ 多层膜变形过程

中， 由于组元 Ｃｕ 层与 Ｘ 层的性能差异， 导致 Ｃｕ 层还处

于塑性变形阶段时 Ｘ 层已萌生微裂纹， 甚至发生断裂。
微裂进一步的扩展受到软性相 Ｃｕ 层的约束抑制， 能否

扩展取决于两个因素： ①裂纹尖端应力场强度（ ＩＳＦ），
当裂纹尺寸接近于 Ｘ 层厚度 ｈＸ 时， ＩＳＦ 正比于 ｈＣｕ

１ ／ ２［４６］ 。
增加 ｈＣｕ或者减小 ｈＸ有利于抑制微裂纹的扩展， 从而提

高延性； ②Ｃｕ 层的变形能力。 当 Ｃｕ 层厚度 ｈＣｕ非常小

时， Ｃｕ 层失去塑性变形能力， 因此减小 ｈＣｕ不利于延性

的提高。 这两方面综合作用的结果导致 Ｃｕ ／ Ｘ 多层膜的

延性出现峰值。 层厚大于 ｈＣ ～ ２５ ｎｍ， Ｃｕ 层变形不存在

问题， ＩＳＦ 是断裂的主要控制因素。 减小 ｈＸ能够有效地

约束抑制裂纹的扩展， 促进延性的提高。 只有在层厚较

大的多层膜中， Ｘ 层中的裂纹才能够克服 Ｃｕ 层的约束

而贯穿整个多层膜， 如图 ４ｂ。 层厚小于 ｈＣ ～ ２５ ｎｍ， Ｃｕ
层出现韧脆转变失去变形能力， 强烈地降低了其对裂纹

的屏蔽效应。 尽管 Ｘ 层中的裂纹尺寸较小， 也能够很容

易地克服 Ｃｕ 层的约束而扩展贯穿整个多层膜， 如图

４ｄ。 这导致 Ｃｕ ／ Ｘ 多层膜的延性随着层厚 ｈ 的减小而减

小。 对于调制周期 λ 恒定的 Ｃｕ ／ Ｘ 纳米多层膜而言， 调

制比小于 ηＣ时， Ｃｕ 层中存在可以运动的位错， 有一定

的变形能力阻碍裂纹的扩展。 因此， 脆性相越小（裂纹

尺寸越小）， 裂纹扩展越容易被 Ｃｕ 层抑制。 由于 λ ＝
２５ ｎｍ Ｃｕ ／ Ｘ 多层膜中 只有 λ＝ ５０ ｎｍ 的一半， 因此表现

出较高的延性。 调制比大于 ηＣ时， Ｃｕ ／ Ｘ 纳米多层膜近

于两种脆性材料组成的复合材料， 大量的层间界面严重

损害多层膜的变形能力， 导致 λ＝ ２５ ｎｍ Ｃｕ ／ Ｘ 纳米多层

膜的延性低于 λ＝ ５０ ｎｍ 多层膜的延性。
3􀆰 2　 晶体/非晶纳米金属多层膜延性及其尺寸效应

对于晶体 ／非晶多层膜来说， 由于非晶层的特殊性

很可能导致其与晶体 ／晶体多层膜迥异的行为与性能。
一方面， Ｐｅｉ 等［４７］研究发现在等层厚晶体纳米多层膜中

出现的峰值延性也存在于 Ｃｕ ／ Ｚｒ⁃Ｃｕ 非晶体 ／晶体多层膜

之中。 另一方面， Ｋｉｍ 等［４３］ 在非等层厚的 １６ ｎｍ ／ （１７ ～
３０１ ｎｍ）⁃Ｃｕ ／ Ｃｕ⁃Ｚｒ 晶体 ／非晶体自由膜原位拉伸试验中

发现， 当层厚 ｈａ由 ３０１ ｎｍ 逐渐减小至 １７ ｎｍ 时， 晶体 ／
非晶多层膜的断裂应变由 ３％增加至 ４％， 并且由于非晶

层变形机制由高度局域化的剪切变形， 转变为均匀塑性

变形， 导致晶体 ／非晶多层膜的延性在 ｈａ ＝ １１２ ｎｍ 处出现

拐点［９３］ 。 最近， 作者团队［２０］发现调制周期 λ＝ １００ ｎｍ 的

非等层厚的晶体 ／非晶 Ｃｕ ／ Ｃｕ⁃Ｚｒ 纳米多层膜的延性， 随

着调制比的减小（或随着延性相含量的增加）却呈现出

非单调的变化趋势， 明显不同于上述调制周期恒定的晶

体金属多层膜， 如图 ６ 所示。 当临界调制比 ηＣ ＝ １ 时，
Ｃｕ ／ Ｃｕ⁃Ｚｒ 多层膜的延性达到最小值 ～ １􀆰 ２％； 调制比大

于 ηＣ时， Ｃｕ ／ Ｃｕ⁃Ｚｒ 纳米多层膜的延性随着 η 的增加而

增加； 调制比小于 ηＣ时， 其延性随着 η 的增加而减小。

图 ６　 Ｃｕ ／ Ｃｕ⁃Ｚｒ 多层膜延性（εＣ）随调制比 η 的变化规律［２０］

Ｆｉｇ􀆰 ６ 　 Ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌ ｍｅａｓｕｒｅｍｅｎｔｓ ｏｎ ｔｈｅ ｄｅｐｅｎｄｅｎｃｅ ｏｆ ｃｒｉｔｉｃａｌ
ｔｅｎｓｉｌｅ ｓｔｒａｉｎ （εＣ） ｏｎ η ｏｆ ｔｈｅ Ｃｕ ／ Ｃｕ⁃Ｚｒ ｍｕｌｔｉｌａｙｅｒｓ［２０］
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这些结果再次证明随着延性相含量的增加以及组元材料

间的相互约束作用增强将导致多层膜的延性增加。 晶

体 ／非晶多层膜的断裂机制仍然可以通过上述机制来定

性解释。

4　 金属多层膜拉伸强度- 延性匹配关系

一般来说， 材料的强化效果越明显越容易造成局

部应力 ／应变集中， 使得材料更容易断裂， 因此强度的

增加通常引起断裂韧性的下降［２］ 。 作者［３９，４１－４２，４５］ 通过单

轴拉伸试验系统研究了调制结构（调制周期 λ 与调制比

η）对 Ｃｕ ／ Ｘ（Ｘ＝Ｃｒ、 Ｎｂ、 Ｚｒ）纳米金属多层膜断裂韧性的

影响。 结果表明， 等层厚（η ＝ １􀆰 ０） Ｃｕ ／ Ｘ 纳米金属多层

膜的断裂韧性与延性的变化趋势一致， 即在临界层厚

ｈＣ ＝ ２５ ｎｍ 出现峰值［３９，４１－４２，４５］ 。 断裂韧性呈现最大值的

现象同样可以采用上述断裂机制来解释。 微裂纹首先萌

生于脆性 Ｘ 层中， 其进一步的扩展被界面阻碍。 增加外

界载荷时， 钝化的裂纹尖端处位错发射与 Ｃｕ 层解理断

裂相互竞争。 当裂纹尖端拉应力达到材料的归一化结合

强度， 延性 Ｃｕ 层（解理）断裂， 起始裂纹继续扩展导致

张开型断裂。 微观断裂力学模型［４８］ 计算表明， 裂纹尖

端发射的最大位错数目 Ｎｍａｘ强烈依赖于 ｈＣｕ。 当 ｈＣｕ低于

临界值 ｈＣ时， Ｎｍａｘ急剧降低。 这说明裂纹尖端少量位错

发射导致 Ｃｕ 层脆化， 严重损失其塑性变形能力。 反之，
合理选取 ｈＣｕ或稍大于 ｈＣ， 在维持高强度的同时， 脆性

材料可以通过多层膜结构实现韧化。
对于调制周期 λ（λ＝ ２５， ５０ ｎｍ）恒定的 Ｃｕ ／ Ｘ 多层

膜而言， 其断裂韧性变化趋势与其延性的变化趋势相

同， 并且其延性与强度之间此消彼长且存在一定的线性

关系［４０］ 。 这说明恒定的调制周期或者相同的界面数量

下， Ｃｕ ／ Ｘ 多层膜的延性反比于其强度。 可以采用块体材

料如铝合金的宏观断裂临界应力模型［４９］ 来描述此类断裂

行为。 此外， 材料中界面数量越多， 界面对位错运动的

强烈约束越强， 此线性关系的斜率也就越大。 例如， λ＝
２５ ｎｍ 的 Ｃｕ ／ Ｃｒ 多层膜的线性斜率为－２􀆰 ８× １０－３ ＭＰａ－１，
约为 λ＝ ５０ ｎｍ 的 Ｃｕ ／ Ｃｒ 多层膜的两倍。 这说明由于位

错活动受到增加的界面强烈抑制， 通过界面约束实现材

料的强化将大幅损失其变形能力。

5　 结　 语

层状结构材料作为一种典型的非均质材料， 由于

其灵活多变的组元种类与微观结构特征， 成为了潜在的

工程与微电子领域的高强高韧结构材料。 对于多层膜这

类典型非均质材料而言， 其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（尤其是界面结构 ／

特性）。 因此， 将微观结构表征与机理研究相结合， 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， 建立行之有效的材料组分与结构设计准则，
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 ／特性来调控其使役性能， 将是未来研究的热点

与挑战。
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