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摘 要：金属层片结构材料通过构筑不同力学特性的层片单元形成一种独特的层片异构材料，这种多维度和多尺度的异构特

性可以诱导产生多种强塑性协同机制，以此实现材料强度-塑性的协同提升。材料制备手段和处理工艺的多样化丰富了层片

结构的微观形貌，同时对层片结构的微观设计也不断提出了新的设计要求和准则。优化层片结构的设计并探索宏观力学行为

与微纳米层片之间的关联不仅有利于建立金属层片结构材料的设计理论，还将推动该种结构材料的实际工程应用。本文综述

了近年来国内外关于金属层片结构材料的研究进展，详细介绍了不同种类的金属层片结构及其力学性能和强塑性机制，最后

对层片结构未来的研究趋势和面临的挑战进行了简单的展望。
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发掘具有优异力学性能的金属材料一直是无数研究

者所致力的不懈追求。随着科学技术水平的突飞猛进，

复杂的服役环境对金属结构的强度水平也不断提出了新

的工业要求。尤其在严峻的国际竞争背景下，先进结构

材料的开发对汽车、能源、航空航天、穿甲防护等领域的

发展有着重要的推动作用。强度和塑性是金属材料在实

际工程应用中较为关键的力学性能，然而大多数情况下

金属材料强度提升的同时，往往不可避免地伴随着塑性

的下降，导致二者之间总是呈现相互抗衡的倒置关

系[1–5]。因此，开发并制备兼具高强塑性的金属结构材料

是长期以来国内外研究者一直追求的目标。

传统的金属强化手段包括固溶强化、析出强化、相变

强化和细晶强化等[6–10]，然而它们大多以牺牲塑性为代价

使材料获得较高的强度，本质上都是通过阻碍位错运动

并增强位错间相互作用以提升材料的应变硬化能

力[11–12]。尽管调整微结构可以使金属材料的力学性能有

所提升，但这种设计策略很难实现同时具有高强度和高

断裂韧性的结构材料。传统均匀结构金属材料的力学性

能较为单一，并且以此基础来实现高强度的结构更具有

挑战性。自然界中不乏具有优异强韧性的天然材料，材

料科学家们从自然界的材料构造中受到启发设计出一些

新型的结构材料，通过优化微观结构设计以实现强塑性

协同耦合效应。近年来，国内外研究表明通过在金属材

料中构筑多尺度、多形态的非均匀结构可以有效地解决

强度-塑性倒置的关系，并把这种拥有非均匀结构的材料

称为“异构材料”[11, 13–14]。“异构”的设计策略为构筑新型

的结构材料提供更大的调控空间，比如可以对微观结构

的尺寸、形态或微观组元类型展开研究和设计，旨在通过

微观组元间的相互耦合作用以产生优异的力学性能。武

晓雷等[11]指出层状结构作为一类具有代表性的异构，由

于其独特的层状结构，可以实现多维度的异构设计[15]；并

通过层间界面对相邻层片产生约束，有助于提高加载过

程中微观结构的稳定性[16–17]。

层状的金属复合材料即为一种典型的层状结构，其

中包括以层状界面划分而形成的独立层状基元，表现为

宏观的层状结构[15]。而在微米甚至纳米尺度上依然存在

着以层状界面划分形成的分层结构。比如由纳米和微米

两种尺度的晶粒形成的两级层状异构，在微观形貌上也

表现为以异质界面划分而成局部层片状结构[18]。因此，

在本文中将宏观和微观尺度上以异质界面为界形成的金

属层状结构统一称作为金属层片结构，即以具有不同力

学和物理特性的金属层状区域为基元构筑的一种结构。

层片结构的设计构想属于一类典型的仿生结构设

计。与均匀的多晶组织相比，其不仅具有由多尺度的晶

粒组成的层片构型，进而通过分层组织引入了高密度的

横向层间异质界面；而且还可以通过对层片间的相组成
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展开进一步的组织优化，充分体现了多维度和多尺度的

微观结构设计理念。层片结构独特的层状属性及高密度

的异质界面使其表现出与传统均质材料不同的变形行为

和性能表现[19–20]。通过调控层片间微观结构的尺寸，例

如，晶粒尺寸和相带，可以使层片厚度得以细化，激发二

者在变形过程中达到最优的耦合效应，这将进一步促进

层片异构强度-塑性协同提升[21]。多维度的异构设计不

仅有利于提高材料的强韧化水平，而且通过探索不同的

层片微观结构与宏观力学性能之间的潜在联系，可以为

进一步调控材料的性能提供广阔的设计空间。为此，本

文旨在针对现有的以层片基元（以异质界面划分）为单位

形成的金属结构材料进行综述，围绕不同合金体系中的

层片结构展开介绍，着重讨论了层片结构对材料强塑性

机制的潜在影响。

1　金属层片结构材料的种类

1.1　共晶高熵合金的层片结构

常规铸态的共晶高熵合金（eutectic high-entropy 

alloy， EHEA）呈现为双相层片状组织形貌[22]，在共晶转

变的过程中这些层片在各个近乎等轴的晶粒内部具有不

同的生长方向[19]。而采用一些其它制备和加工手段可以

对铸态层片状组织形貌展开进一步地调控和优化以实现

更优异的综合性能，共晶高熵合金两相交替排列的特点

为实现优异的力学性能提供了巨大的潜力。

不同于传统的固溶方式，Ren 等[23]通过增材制造

（additive manufacturing， AM）的方式制备了 fcc/bcc双相

纳米层片结构的AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金，实现了层

片厚度从微米或亚微米到纳米级别的突破。如图 1a所

示，相邻纳米层片的晶体取向明显不同，表现出随机的晶

体取向。增材制造过程中快速凝固的条件很大程度上抑

制了原子扩散和化学有序性的形成，导致这种双相纳米

层片结构仅由 fcc和bcc相组成（图1c），两相片层厚度分

别 为 (151±39) nm 和 (64±24) nm，相 邻 片 层 间 距 为

215 nm，极端的凝固条件下形成了高度亚稳态的纳米层

片组织[23]。

Shi等[24]通过适当的热机械处理巧妙地保留了铸态

AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金组织里天然的微层片结构，

从而实现了一种由超细晶组成的多级双相异质层片结

构，两相展现出了在尺寸和空间分布上耦合的多级异质

性，而不是简单自由混合的双相超细晶结构。如图 2所

示，这些微层片是由尺寸接近0.71 μm再结晶态的 fcc晶

粒和B2晶粒组成，而非简单的相带，并且在 fcc片层中也

有尺寸 50~180 nm的少量晶内B2析出相和平均尺寸约

为350 nm的致密晶间B2相析出，这意味着在 fcc片层中

出现了复杂的相分解现象[24]。而在传统的热机械处理的

过程中往往会将共晶高熵合金的层片结构破坏，取而代

之的是取向随机且均匀分布的等轴双相细晶组织[25]，形

成与铸态形貌截然不同的微观结构。这也说明了通过适

当的冷轧和退火工艺可以将共晶高熵合金中最初的层片

结构保留下来并实现了进一步的优化处理。

如图3所示，Shi等[19]采用定向凝固这种独特的凝固

组织手段，将共晶高熵合金中的共晶层片结构设计成一

种类似鱼骨状的多级共晶层片结构。在定向凝固过程

中，凝固组织定向生长的特征，最终呈现出沿着凝固方向

定向排列的柱状晶粒组织。正如图3a所示，每个柱状层

片中包含平行排列的共晶区域（晶粒中心）和分叉的共晶

区域（晶粒两端边缘）；两种共晶区域的层片厚度分别为

2.8 μm和 3~8 μm，相邻层片之间的间距为约为 2.1 μm，

并且均由L12软相和B2硬相交替组成，形成一种新型的

分层鱼骨状结构[19]。结合定向凝固技术独特的凝固组织

手段和共晶高熵合金本身的结构特点对共晶高熵合金的

层片结构实现进一步的突破，首次制备出这种仿生鱼骨

状的多级层片结构，为缓冲结构材料的设计提供了新的

思路。

以上3种途径是从材料制备或对共晶高熵合金后处

理的方式入手，皆对共晶高熵合金的层片结构实现了进

一步地突破和优化。事实上，共晶高熵合金具有多相层

片结构的独特优势，可以从改变层片横向尺寸、层片厚度
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图1  增材制造AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金的微观组织

Fig.1  Microstructure of AM AlCoCrFeNi2.1 EHEA[23]: (a) inverse pole figure (IPF)  of AM AlCoCrFeNi2.1 with different crystallographic orientations， 

            (b) SE-SEM image of local nanolamellar structure，and (c) BF-TEM image of fcc/bcc nanolamellae
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以及层片排列方式等多个角度出发对其结构展开合理地

设计。与传统多晶材料的均匀结构相比，这种多相层片

结构材料自身具有软硬相结合的结构特性，并且层片单

元为实现多级异构提供了可能性，有望实现具有优异强

塑性平衡的新型结构材料，值得进一步深入地研究和

探索。

1.2　复合金属材料的层片结构

层状金属复合材料是一种新型结构和功能材料，通

过复合技术将性能优势不同的两种或两种以上的金属材

料周期性排列以牢固结合，形成一种分层组合的复合板

材[26–27]。相比于单组元金属材料有限的综合性能，金属

层合板综合了每种金属组元各自的优点，具有能够获得

优异强塑性匹配[15]及多种物理与化学性能的潜力[28]。

如图 4所示，将Cu和Ta叠放，通过交叉累积叠轧和

中间退火相结合的工艺制备了单层厚度几微米到50 nm

的块状Cu/Ta纳米层[29]。由于Ta本身的硬度要高于Cu，

一般在累积叠轧的过程中，Ta层更容易发生非均匀的颈

缩和断裂现象，并且在叠轧的过程中两种金属组元各自

不同的流动应力和硬化率更加剧此现象，但采用交叉累

积叠轧和中间退火相结合的工艺路线，将轧向和横向上

的应变均匀分布，有效地降低了应变的不相容性，从而避

免了反复叠轧过程中塑性不稳定性和层片断裂的产生，

保证了微观层片结构的连续性和完整性，表现出更高的

热稳定性和强度[29]。

Chen等[20]受层状金属复合材料的启发，采用垂直挤

压工艺将纯Ti引入到AZ31镁合金中，不仅可以使层片

界面的结合强度提高，而且还能避免由于镁合金在室温

下成形较差导致的边裂问题，随后进行退火处理，成功制

备了具有强塑性协同作用的异质Ti/Mg层合板结构。图

5显示这种Ti/Mg层片结构的交界面表现为明显的异质

结构特点。其中 Mg 层由粗晶和尺寸较小的等轴晶组

成，晶粒内部具有较低的位错密度；而Ti层由超细晶和

具有高密度位错结构的大尺寸晶粒组成，图 5d中KAM

值的分布特点也体现了晶粒内部位错密度的分布情况。

在塑性变形的过程中，这种层片界面之间显著的组织异

质性会形成局部非均匀的变形而诱导额外的强化作用产

生，从而进一步提升材料的力学性能[18]。

bcc
fcc
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20 µm

b c
TD

RD

2 µm 1 µm

2 µm

图2  超细晶组成的双相异质层片结构

Fig.2  Dual-phase heterogeneous lamellar structure composed of ultrafine grains[24]: (a–b) SEM image and EBSD image of bcc and fcc lamellar 

structure and (c) STEM of dual-phase heterogeneous lamellar structure
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图3  多级鱼骨状的共晶高熵合金层片结构

Fig.3  Directionally solidified EHEA with a hierarchical herringbone lamellar microstructure[19]: (a) BSE-SEM image of ordered columnar grains, 

(b) high-angle annular dark (HAADF) -STEM image of B2 and L12 lamella, and (c) enlarged EBSD map of the columnar grains     

           consisting of aligned eutectic lamella and branched eutectic lamella (AEC: aligned eutectic colonies; BEC: branched eutectic colonies)
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1.3　异质层片状晶粒结构

Liu等[16]采用表面机械碾磨的方式在纯Ni表面通过

引入大的应变率和剪切应变梯度，首次实现了梯度纳米

层片结构，在距离最外层被加载表面10~50 μm的深度形

a c e

30 µm

b d

TaCo

20 µm

30 µm100 µm

50 µm

图4  层厚不同的Cu/Ta复合层片结构

Fig.4  Cu/Ta multilayer composite structure of different individual lamella thicknesses h[29]: (a) h=35.83 μm, (b) h=8 μm, (c) h=3.85 μm, (d) h=

2.08 μm, and (e) EDS mapping of lamella with h=3.58 μm
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图5  Ti/Mg层片异质界面

Fig.5  Heterogeneous lamellar interfaces[20]: (a–b) microstructural heterogeneity of the lamellar interface, (c) TEM image of Ti layer， and (d) KAM    

           map near the lamellar interface
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成了具有低角度晶界的纳米层片结构，随着深度的增加，

层片厚度也逐渐增加，层片平均厚度为 20 nm。在此之

前，晶粒细化至亚微米尺度很难继续通过塑性变形而进

行细化，大多形成等轴状的超细晶结构，这种纳米层片晶

粒结构突破了这一晶粒尺寸极限[16,30–31]。对于层错能较

高的金属材料，在高应变率加载条件下，会产生丰富的位

错运动，这有利于促进晶粒内部位错增殖，形成高密度的

位错[17]；同时由于几何必须位错密度与应变梯度成正相

关，因此引入更大的应变梯度可以促进几何必须位错的

累积[16]。当位错累积所导致的应力集中达到上限时，致

密的位错会形成低角度的位错边界，并且在外界特殊的加

载条件下这些位错边界可以演化成纳米级层片结构[32]。

异构作为一种有效的结构设计，旨在打破金属材料

强塑性抗衡的现象，通过改变应变硬化策略来提升高强

度金属材料的拉伸塑性[11]。上述所提到的梯度纳米层片

结构即为一种典型的异质结构，体现了晶粒尺度和形状

上的双重异构特点。Wu等[18]对完全再结晶的纯Ti采用

非对称的轧制过程，将初始的等轴晶拉长为层片状，随后

结合低温退火工艺使其部分再结晶，将软的层片状晶粒

嵌入到超细晶层片基体中（见图6）。这种层片结构由不

同形状、尺寸的晶粒组成，两种组织中的位错密度在存在

着明显的差异，从而在粗晶（约 43 μm）的基础上获得一

种异质层片结构[18]。采用这种低成本的工艺实现了一种

晶粒非均匀分布的层片异质结构，通过构建软硬不同的

区域，从而将超细晶和粗晶二者各自突出的力学性能巧

妙结合构建了一种具有优异强塑性的异构材料。

层片结构的设计理念也被巧妙地应用于在马氏体钢

的结构设计中。马氏体时效钢被认为是最强的合金材

料，往往被用作于航空航天材料[33]。如图7所示，香港大

学He等[34]对中锰钢采用多次变形和低温回火的加工工

艺诱导并控制发生马氏体相变，得到亚稳态的多尺度层

状奥氏体组织，分层镶嵌在马氏体基体中，从而在合金内

部形成一种非均匀分布的双相层片结构。也有研究者创

新性地提出“马氏体拓扑学结构+亚稳相调控”的结构设

计理念，通过多次横向锻造、低温处理和回火的方式成功

在中锰钢中构筑了一种全新的双重拓扑学有序排列的马

氏体和多尺度亚稳奥氏体的纳米层片组织结构[35]。该研

究提出了拓扑学有序排列的双相多层次结构设计理念，

进一步突破了 2 GPa级钢的综合力学性能极限，也为开

发和制备其它具有优异力学性能的金属材料提供了新的

研究思路。

此外，由金属间化合物形成的TiAl合金也具有典型

的层片结构特点。但不同于上述讨论的几种层片结构具

有独立的层片基元，TiAl合金经过铸造凝固后，合金微观

组织呈现细化的等轴组织[36]，即层片限制在等轴的晶粒

内部，本质上仍以等轴晶为基元。因此，本文重点讨论现

有的具有独立层片基元的层片结构金属。

2　金属层片结构材料的力学性能

2.1　共晶高熵合金的层片结构

共晶高熵合金同时具备有高熵合金和共晶合金的特

点[37]，具有良好的液态流动性和浇注性，可以避免凝固过

程中出现明显的元素偏析和铸造缺陷，因此共晶高熵合

金表现出较为优异的铸态力学性能[38]。此外，软（韧性）

和硬（脆性）相交替排列的结构特点，使其具备了开发优

异强塑性协同机制的潜能。

2014年大连理工大学卢一平教授首次将共晶合金

与高熵合金的概念结合，设计出 fcc/B2双相层片交替排

列组成的AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金；在室温拉伸下，

其铸态试样表现出994 MPa的断裂强度和25.6%的延展

b
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5 µm

图6  异质层片的微观结构

Fig.6  Microstructure of heterogeneous lamella[18]: (a) EBSD of 

heterogeneous lamella and (b) TEM image of local 

heterogeneous elongated lamella

图7  超高强钢的层片组织形貌

Fig.7  Lamellar morphology of ultrahigh-strength steel before the 

tensile test[34]: (a) EBSD phase map and (b) orientation map
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性，这种同时兼具高断裂强度和高延展性的铸态性能在

高熵合金中首次出现[38]。共晶高熵合金独特的层片微观

组织使其具有广泛的研究空间，可以从材料制备手段和

热处理工艺入手，通过改变层片参数和组织排列的方式

对其展开深入研究。将AlCoCrFeNi2.1进行冷轧和退火

工艺调控，形成一种由超细晶构筑的多级异构层片结构，

如图8所示。与铸态（as-cast）性能对比，通过热机械处理

构筑的这种“双相”或“两相”异质层片（dual-phase 

heterogeneous lamella, DPHL）结构综合了共晶高熵合金

的层片结构和异质结构强化，可以显著地改善其力学性

能，使之达到 1.5 GPa级的拉伸屈服强度和约 16%的拉

伸延展性[24]。

除了采用热机械加工工艺以外，利用定向凝固技术

使Al19Fe20Co20Ni41共晶高熵合金在凝固过程中层片组织

定向生长形成鱼骨状的多级层片结构，这种结构设计源

于仿生激发的多级裂纹缓冲效应；在提升强度的情况下，

这种共晶鱼骨状材料仍获得了超高的断裂韧性，其延伸

率甚至达到 50%，约为对应铸态共晶材料的 3倍[19]。这

种超塑性的力学行为在共晶高熵合金中首次发现，也说

明了通过调控共晶高熵合金独特的层片结构有望实现优

异的强塑性协同效应。

类似于传统多晶合金，在共晶合金中也同样存在着

Hall-Petch效应，即通过细化层片厚度的方式可以进一步

提升其力学性能[39]。利用选区激光熔化技术中极高的温

度梯度和冷却速率可以制备出高性能的双相纳米层

AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金，其展示出优异的强塑性匹

配能力（屈服强度＞1.3 GPa，且均匀延伸率＞14%）[23]。

采用热机械处理或定向凝固也可以形成高度排列的层片

结构，但这种组织由于较强的织构会导致材料存在各向

异性的力学行为；而采用这种激光3D打印技术所形成的

组织具有随机的晶体学取向，从而实现了各向同性的力

学特性。

上述都体现了这种层片共晶高熵合金在室温下优异

的准静态力学性能。Ni32Co30Cr10Fe10Al18共晶高熵合金

在冲击压缩实验中表现出了显著的温度（77~1123 K）和

应变率（0.001~7000 s-1）敏感性；尤其与现有典型的镍基

高温合金相比，该合金展现出了优异的高温动态屈服强

度[40]。事实上，共晶高熵合金最初是为了应用于高温环

境而被研究者所提出[38]。所以，层片共晶高熵合金在在

极端服役环境甚至高应变率加载条件下的力学响应也值

得进一步地探索。

2.2　复合金属材料的层片结构

层状金属复合材料作为一种典型的非均质材料，内

部具有独特的复合层状结构及高密度的异质界面，这种

分层的结构特点导致其宏观性能显著依赖于各层片组元

的性能、厚度和异质界面的结构特性[15]。这种复合材料

独特的结构特性使其可以从多个层次展开结构设计，从

而实现更优的综合性能以满足不同的服役环境。

层状金属复合材料与其它金属材料的结构相比，最

大的差异在于前者包含有显著的异质界面。这种独特的

异质界面不仅会直接决定材料的承载能力，而且由于异

质界面两侧组元微观结构的差异会对变形过程中组元之

间的应力分配和微观组织的演变产生潜在影响，进而改

变材料的力学性能。将Ti和Al这两种力学性能和微观

组织差异性较大的金属结合在一起，通过层间应力分配

缓解了Ti层在变形过程中的应力集中，使得层间应变保

持平衡；并且Ti层的应变会传递到Al层，有利于抑制Ti

层应变局域化的产生，从而大幅提升了 Ti 的拉伸塑

性[41]。有研究者采用不同的挤压过程将纯 Ti 引入到

AZ31镁合金中，并且通过低温退火改善界面微观组织，
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形成一种具有半共格异质界面的层状金属复合材料，屈

服强度从 145 MPa增加到 243 MPa，同时拉伸延展性从

5%提升到17.7%，并未出现强度-塑性制衡的现象[20]。异

质界面的微观不均匀性会导致在塑性变形过程中界面附

近形成明显的应变梯度，此时会在异质结构区域引入大

量的几何必须位错以协调不均匀的变形，从而诱导产生

额外的强化作用和加工硬化效应，实现了强塑性协同增

加的机制[18,42]。

传统的多晶金属材料，可以通过细化晶粒的方式以

增加界面密度，以此改善材料的综合力学性能。类似地，

层状金属复合材料也具有这一特性，即在某个尺度范围

内，复合材料的屈服强度/硬度会随组元厚度的减小而增

加[43–44]。通过细化层间微观尺寸可以改变层片厚度，层

间微观结构的几何尺寸与界面厚度两者之间的耦合效应

对力学性能的提升有着显著的影响[21]。有研究者通过增

加累积叠轧的次数制备了从微米级到纳米级的跨尺度层

状Cu/Ta金属复合板材；结果表明，随着层片厚度 h的减

小，拉伸极限强度从500 MPa（h=430 nm）增加到950 MPa

（h=50 nm），最高强度比初始退火态纯Cu或Ta对应的强

度提升了大约 5倍。Zhang等[45]研究了不同层厚的组元

形成的层状结构对硬度的影响，结果显示在未达到硬度

峰值之前，每种层状复合材料的硬度均随着层片厚度的

减小而增加。这些现象均体现了层状金属复合材料的厚

度在一定范围内和强度之间满足Hall-Petch效应。

2.3　异质层片状晶粒结构

在高应变率甚至超高应变率的加载条件下，金属发

生塑性变形后会呈现出亚微米和纳米级的层片状微观结

构[46]。Liu等[16,47]通过在纯Al和纯Ni表面实现高速剪切

塑性变形，使得材料外表层获得大应变量、高应变率和高

应变梯度，在某个梯度范围内很好地实现了晶粒呈现层

片状结构这一现象。对纯Ni进行表面机械碾磨处理获

得了纳米级厚度且小角度晶界的梯度层片结构，同时发

现这种纳米层片结构兼具超高硬度和热稳定性，在温度

接近 500 ℃的环境下，纳米层片结构的硬度仍高达     

6.4 GPa，这远远超过采用其它塑性变形处理细化的纯Ni

晶粒[16,48–49]。位错在变形过程中主要出现并堆积在小角

度边界[48–49]，事实也证明这种小角度层片结构中的位错

密度数量级是超细晶的20倍，说明了纳米级厚度的层片

晶粒结构是获得超高硬度的根本原因[16]。

层片状的晶粒结构由于其跨尺度的晶粒尺寸和长程

的异质界面，因此本质上是一种典型的异质结构[11]。不

同于传统的均质微观结构，异质结构由于异质塑性变形

会诱导产生额外的强化作用和显著的应变硬化效应，因

此利用异质结构的这一特点有望提高材料的综合力学性

能。Wu等[18]基于异构设计理念在纯Ti中实现了一种异

质层片(heterogeneous lamella, HL)晶粒结构，图9显示了

不同晶粒结构Ti的拉伸力学性能。从图9中可以看出这

种异质层片晶粒结构实现了一种新的强塑性平衡机制，

其中在中心层区厚度分别为 60 μm（HL60）和 80 μm

（HL80）的两种样品的拉伸强度几乎达到和超细晶Ti样

品同等的水平，甚至塑性方面还超过了粗晶样品，这种力

学行为显然打破了强塑性相互抗衡的现象。如图 9c所

示，这种异质层片晶粒结构在经过一定的塑性变形后，其

应变硬化率比粗晶Ti的要高得多，显然高的应变硬化率

是使样品具有高延展性的主要原因。

在超高强度钢中，将马氏体有序排列使其遵循拓扑

设计的形状准则，可以有助于提高马氏体钢的延展性，

实现钢的韧脆转变效应[35]。通过在马氏体中引入高密

度的位错可以诱导形成位错林硬化机制，从而有效地提

高钢的屈服强度和塑性[34]。然而，这些钢在变形过程中

会出现大量的Lüders 或 Portevin–LeChâtelie带，产生非

均匀塑性流动的锯齿形变机制，导致不均匀的变形[35]。

有研究指出，通过在钢中引入层状结构使其沿晶界或相

界呈现分层的特点，可以大大提高钢的强度、延展性和

韧性；这种结构可以将平面应变条件下的断裂模式自动

转变为一种平行平面应力条件下逐渐分层断裂的机制，
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图9  异质层片结构的拉伸力学性能

Fig.9  Tensile mechanical properties of heterogeneous lamellar Ti[18]: (a) engineering stress-engineering strain curves, (b) true stress-true strain 

curves, and (c) strain-hardening rate versus true strain (CG: coarse-grained)
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从而潜在地增加了材料的断裂韧性[33]。Li等[35]通过在

中锰钢中构筑了一种由双重拓扑排列的马氏体和弥散

的残余奥氏体组成的层状微观结构，进而诱导材料在变

形过程中产生持续较高的加工硬化能力，使其拉伸强度

达到约 2.4 GPa的同时，仍维持有约 20%的均匀延伸率

（图 10），实现了新的强塑性协同机制。事实上，有研究

者指出界面相对于载荷方向的取向对于改善界面塑性

有着至关重要的作用。界面取向与载荷方向之间夹角

的变化会决定界面塑性在变形过程中所发挥的作用[50]，

通过界面塑性可以影响局部应变的分布，从而引起不同

的微观变形行为。此外，呈现有序排列的层状结构在片

层滑移时会受到明显的界面控制，这也有助于材料获得

良好的韧性[51]。

3　层片结构的强塑性机制

3.1　裂纹缓冲效应

对于大多数的合金材料而言，其断裂失效均源于合

金材料内部沿着界面微裂纹的产生，并在持续的应力加

载下迅速扩展，直至发展为失稳的临界状态，即宏观裂纹

的产生导致材料失效[52–54]。L12/B2软硬相交替排列的层

片结构可以有效地抑制塑性变形过程中微裂纹的扩展，

同时层片结构多级裂纹的缓冲机制成功地提升了裂纹容

限，从而使材料获得高的延伸率[19,24]。在拉伸变形时，高

密度的微裂纹在超硬的B2相中萌生，当微裂纹贯穿整个

B2相片层时，邻近的L12相片层可以钝化裂纹尖端，从而

起到阻止裂纹持续扩展的作用[19]；同时交替分布的L12软

片层可以充当缓冲层，不仅可以阻止裂纹进一步扩展并

穿透界面，还能够抑制大范围局部应力集中的出现[55–56]。

此外，两相交替排列的层片组织由于各自层片软硬

度不同，在变形过程中组织内部会自发地产生应力分配

协调效应[57–58]。软相片层中丰富的位错运动与片层界面

相互作用，为了协调沿着界面局部不均匀的塑性变形会

产生丰富的几何必需位错堆积在界面附近，这有利于维

持可持续的塑性变形 [59]。在外部载荷的持续作用下，片

层内所承载的应力将达到极限状态，此时软硬相半共格

的界面有利于将饱和的应力释放和转移到硬相层片中，

从而避免了应力局域化的形成[58–60]。在变形过程中，层

片内部微裂纹的产生也是一种有效释放界面附近局部应

力的方式，而且可以弱化裂纹尖端的应力，延缓了宏观裂

纹的进一步扩展，这有利于提升材料承载能力的同时获

得优异的拉伸延展性[41,61–62]。因此，在增加层状界面强度

的同时，通过调节层片结构中裂纹萌生和扩展机制可以

间接影响材料的塑性变形行为，并实现新的强塑性机制，

从而提升材料的综合力学性能。

3.2　有序界面诱导的韧脆转变

微观组织的界面沿着晶界或相界分层而形成的层片

结构，加上拓扑有序排列的界面可以对材料的延展性发

挥着至关重要的作用[35]。层片结构独特的界面排列方式

决定了层片取向会对其力学性能及与之激活的变形机制

产生重要的影响[63]。层片取向与载荷方向夹角的不同，

层片结构所发挥的强化作用会有所差异，并且也会直接

影响层片间的滑移变形模式[64]。通常微裂纹出现后会扩

展至界面，持续施加的载荷会使裂纹穿透界面逐渐产生

宏观裂纹，进而影响材料的载荷能力。而呈现有序排列

的层片结构，裂纹萌生之后并未持续扩展穿透界面。一

方面由于有序界面会对裂纹扩展起到很好地抑制作

用[17]；另一方面，裂纹的扩展方向与载荷驱动下层片间位

错的定向运动有关[19]。材料的变形模式取决于微观结构

的几何形状和载荷方向[61]。定向排列的层状界面给位错

提供了一个较长的自由运动路径，并驱使位错沿着平行
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于层片界面的方向定向移动，从而诱导裂纹随着载荷的

增加会沿着层片方向扩展[19]。并且层片结构有利于滑移

体系在变形中沿着平行于层片界面的方向开动，随之滑

移平面也平行于界面而开始运动，这种变形行为会诱导

应变局域化的形成方向也平行于层片界面，从而有利于

维持界面塑性[35]。同时层片界面密度的增加可以给位错

提供更多的形核位点，有利于在滑移面上产生均匀的位

错运动，避免因应力集中而导致材料提前软化现象的产

生，形成均匀的塑性变形[65]。因此，拓扑有序排列的层片

结构不仅提高了材料本身容纳裂纹的能力[19]，而且位错

在层片间的定向运动有利于材料在变形过程中保持稳定

的塑性流变行为[35]，从而可以促使材料塑性得到较大的

提升。

3.3　层片结构特性诱导的力学响应

3.3.1　界面特性

金属材料的微观界面状态可以显著地改变变形过程

中位错与界面的相互作用方式，并间接影响内应力的传

递和分配，进而形成界面强化应力以对材料的力学性能

产生不可或缺的贡献作用[66]。对于多数由 fcc/bcc组成

的双相金属材料，由于 fcc/bcc晶体取向、原子排列和弹

性模量等方面具有较大的差异性导致二者晶粒之间产生

非共格的异质界面[67]。这种异质界面由于其自身较小的

界面剪切强度，使得由晶粒内部发射的位错更容易在界

面扩展，导致界面产生局部变形并在应力驱动下逐渐萌

生裂纹[66]。这也是非共格的 fcc/bcc界面对材料的强度

贡献值低于 bcc单相界面和 fcc-fcc界面的主要原因[68]。

然而，在Ren等[23]关于AlCoCrFeNi2.1纳米片层结构共晶

高熵合金的研究中显示，bcc纳米片层表现出罕见的加工

硬化能力，甚至加工硬化行为超过 fcc纳米片层。fcc/bcc

双相层片结构的优异加工硬化能力与其相界面状态有着

密切的联系。首先，层片结构中半共格的 fcc/bcc相界面

可以对 bcc片层的塑性应变施加较强的约束作用，从而

有利于其随着应变增加的同时保持稳定的塑性流变过

程[23]。其次，双相片层界面两侧晶体取向的不同，不仅有

利于阻止位错运动穿过异质界面进入相邻的层片区域，

还能够增加塑性滑移持续扩展的阻力，从而进一步提升

应变硬化能力[23]。而且层片结构在塑性变形中，异质界

面会也对位错滑移产生明显的抑制作用[43,69]，从而在层

状界面附近产生位错累积，如图 11所示，塑性应变的增

加同时，层状界面上的位错密度也不断增加，导致在异质

界面附近逐渐形成高载荷区域。高的承载能力与半共格

的相界面有关，两相半共格的界面结构使其可以承载更

高的剪切应力[60]。对于软硬相不同的层片结构，由于层

片间断裂机制的不同会影响裂纹的扩展模式，层状界面

可以有效地抑制裂纹的进一步扩展，从而起到延缓材料

断裂失效的作用[20]。

层片结构中也存在Hall-Petch效应，即层片强度也

同样会被界面间距主导。对于由异质晶粒组成的层片

结构，层片间距的减小可以缩短变形过程中晶界迁移

的距离，对动态回复过程中晶粒长大产生显著的抑制

c

200 nm

a b

fd e

200 nm200 nm

100 nm100 nm100 nm

ε=0%                                               ε=5%                                             ε=15%

图11  异质层间位错亚结构的演化过程

Fig.11  Evolution of dislocation substructures in fcc (green dot) and bcc (red dot) nanolamellae at different applied tensile strains[23]
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作用，从而有助于形成稳定的晶界迁移过程，这不仅有

利于抑制应变局域化，还可以提升层片间的应变硬化

能力，以此提升材料的延展性[21]。另外，层状界面密度

的增加会对位错运动产生更大的阻力，限制位错的自

由移动距离[17]。通过减小界面在空间分布上的间距，

可以有效地减小层间变形导致的应变差异，改善界面

的变形兼容性，有助于实现强度和塑性的协同提升[70]。

尤其对于小角度晶界形成的纳米层片结构，在变形过

程中高密度的位错主要出现在小角晶界处，有助于提

高对位错的容纳能力，延缓位错在变形过程中的湮灭，

对材料起到显著的硬化作用[16]。小角度界面自身低的

过剩能量和迁移能力，降低了变形过程中界面迁移的

驱动力，使得小角晶界形成的层片界面表现出良好的

结构稳定性[16]，这也有助于材料在载荷驱动下维持稳

定的塑性变形过程。

3.3.2　异构特性

层片结构在发生变形的过程中，由于不同层片间微

观结构及位错激活机制的差异会导致在层片间形成不同

的位错形态，伴随着相邻层片间发生显著的局部异质变

形，从而引起层片间力学行为的不相容[20]。这种独特的

力学表现会导致异质层片间在变形过程中形成应变分

配。层片界面两侧组织物理特性和晶体学上的差异性也

会促使异质变形在界面附近形成，导致在异质界面两侧

区域会分别产生背应力（back stress）和前应力（forward 

stress）以驱动界面可持续的塑性变形，从而在发生异质

变形的过程中会产生额外的异质变形强化（hetero-

deformation-induced strengthening）及应变硬化作用[71]。

可见界面在协调两侧微观组织的塑性不相容有着关键作

用，异质界面特性会影响层片间的载荷传递、应力分配及

变形协调[15]。

对于有序排列的多相层片结构，由于相邻两相层片

弹性模量的不同，必然会导致相界面在塑性应变增加的

过程中产生明显的局部应变梯度[18,72]。在软相片层进入

塑性变形之后，硬相片层可能仍保持着弹性变形阶段，二

者物理特性上的差异会导致几何变形受到约束作用。尽

管在硬相层片进入塑性变形阶段之后，由于软硬相层片

各自的取向和滑移体系的阻力均有所差异，变形不相容

就会在层片之间产生，促进了应变梯度的形成[23]。此外，

相邻层片间微观组织显著的异构特点，如晶粒尺寸和形

状的差异性，会致使在层片界面附近形成严重的异质变

形，导致相邻层片结构变形不相容和约束作用[18]。加之

粗细晶形成软硬不同的层片，引起层间流变应力产生显

著的差异性，将使得在层片界面附近形成强烈的塑性应

变梯度[73]，此时为了协调应变梯度在软层片域会产生大

量的几何必需位错（geometrically necessary dislocations）

累积在界面附近以适应不同区域之间较大的应变差

异[18,71]。随着施加载荷的增加，软层片域较高的应变硬

化能力可以协调配合变形不稳定的硬层片域，以此维持

层片异质结构稳定的塑性变形[73]。在加载条件下层片界

面附近几何必需位错持续增加的同时会产生背应力[74]，

从而诱导产生额外增加的应力强化效应[71]。同时，在背

应力的驱动作用下位错源可以继续发射位错，保持稳定

的塑性应变增加[11]，因此在几何必需位错与层状界面的

相互作用下潜在地诱导形成额外应变硬化[71]，实现一种

强度与塑性平衡的力学机制。

4　总结与展望
层片结构作为一种独特的异构组织，不仅展现出了

裂纹缓冲效应，而且通过引入异质界面结构可以诱导产

生多种强塑性协同机制。微观机理和物理特性不同的层

片结构有利于应力通过异质界面形成自发的层间协调机

制，从而避免了变形过程中应力在层间局部集中。力学

性能不同的异质层片在塑性变形过程中，由于相邻层片

的不均匀变形会导致在界面附近形成应变梯度，随即在

层片间产生长程背应力强化，从而诱导形成额外的强化

作用和应变硬化，并因此实现强度和塑性的协同提升。

层片结构从优化结构设计的角度出发，打破了传统

均质材料的结构范式，独有的层状单元为微观结构的调

控提供了更大的空间。通过构筑多维度和多尺度的层片

异构以驱动多重硬化机制在变形过程中协同主导层片结

构的力学响应，这将有可能打破长期以来强度-塑性相互

抗衡的壁垒，从而实现一种创新性的强塑性协同机制。

而且层片结构独有的层状界面也为调控力学性能提供了

更多可能性，可以通过干预界面原子错配度来改善界面

强度，进一步实现金属结构材料的强韧化目标。

当前典型层片结构的研究大多以层状金属复合材料

为基础展开，随着材料制备手段的多样化和加工工艺的不

断探索，其它形态的层片结构材料也逐渐被构筑和研究，

并实现了从宏观尺度到微米级甚至纳米级的尺度跨越，而

不只局限于宏观层状结构的研究。与此同时，有更多的科

学问题值得进一步探索和解决。例如，层片界面和层片取

向对力学响应的影响、层间微观结构的几何尺寸与界面耦

合效应对性能的影响、变形过程中层间动态演化和层片结

构在不同载荷下的失效机理等。通过深入研究层片结构

的强塑性机制和断裂失效模式揭示微观层片结构与宏观

力学响应之间的内在联系，对进一步优化层片结构的设计

及建立此类材料设计理论都具有前瞻性的意义。此外，如

何精确地调控层片微观结构并实现界面有序化也是非常

值得研究的热点，并且随着梯度化制备技术的成熟，可以

通过梯度化的途径增加层片界面密度来提升材料的表面

改性，使梯度结构与有序层片结构相结合以制备新的多功

能材料，进而可以应用于复杂多变的极端服役环境，这必

将成为未来新的研究趋势和挑战。
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Progress in Lamellar Metallic Materials

Liu Xiaoxiao1,2, Ma Shengguo1,2, Qiao Junwei3, Qiao Li1,2, Wang Zhihua1,2

(1. College of Aeronautics and Astronautics, Taiyuan University of Technology, Taiyuan 030024, China)

(2. Shanxi Key Laboratory of Materials Strength and Structural Impact, Taiyuan University of Technology, Taiyuan 030024, China)

(3. College of Materials Science and Engineering, Taiyuan University of Technology, Taiyuan 030024, China)

Abstract: Lamellar metallic materials comprising lamella units with different mechanical properties can form a unique lamellar heterostructured 

material. The heterostructures could induce various strength-ductility synergetic mechanisms due to the action of multi-type and multi-scale 

heterogeneity. Multiple lamellar morphologies have emerged with the diversification of material preparation means and processing treatments, and 

thus new requirements and design criteria have been derived for optimizing the lamellar microstructure. Optimizing the microstructural lamellar 

design and exploring the relation between mechanical behavior and micro/nano-lamellar structures will not only contribute to establishing the 

design theory about laminated metallic materials, but also accelerate its practical application. In this paper, the research progress on laminated 

metallic materials in recent years was reviewed. Classification of metallic lamellar structures, their mechanical properties and strength-ductility 

mechanisms were introduced and discussed in detail. Finally, perspectives on the future research trends and challenges of lamellar structures were 

briefly stated.
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