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摘要    介绍了近年来国内外有关金属多层膜强度及其界面强化能力研究的进展. 结合近

年来的研究结果, 分析并总结了金属多层膜强化的物理机制以及界面强化能力的模型, 并

对金属多层膜研究的发展趋势进行了展望. 已有结果表明, 金属多层膜的强度通常随组元

层的单层厚度减小而逐渐增大, 并符合类似 Hall-Petch 的强化关系, 但当单层厚度小于某一

临界值以后, 不同体系多层膜的强度与单层厚度之间偏离了 Hall-Petch 关系, 表现出不同的

变化趋势; 金属多层膜的界面类型及结构对其强化能力有显著影响, 同时也影响金属多层

膜的塑性变形和断裂行为. 
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1  引言 

金属多层膜是一种由两种或两种以上组元交替

沉积生长形成的多层(层状)结构, 通常将相邻两组元

层的总厚度称为一个调制周期或调制波长 , 组元层

的厚度比称为调制比. 组元材料、调制周期或调制比

以及组元间的界面结构这 3 个因素决定了金属多层

膜的总体性能 . 通过选择合适的组元材料和组元层

厚度, 可以制备出具有优异的电学、磁学、光学以及

力学等性能的多层薄膜, 以满足微/纳米技术领域的

特殊需求. 自 1921 年 Blum
[1]采用电化学方法制备出

具有较高拉伸强度的层状 Cu/Ni合金之后, 金属多层

膜的力学行为及其强化机制一直是材料科学领域的

一个热点问题之一. 与块体组元材料相比, 当金属多

层膜的调制周期减小到纳米尺度时 , 其强度不仅高

于其块体组元材料的强度 , 且显著高于采用体积混

合法则计算的复合强度. 在最近的 30 年里, 人们采

用多种研究方法对许多金属多层膜体系的强度与强

化机理进行了研究 , 提出了适用于不同材料体系和

不同尺度范围的变形和强化机制模型 , 使得人们在

组元尺度以及界面结构/类型的变化对多层膜强化能

力的影响方面有了更深入的理解和认识 . 本文主要

介绍基于位错理论的金属多层膜强化机制以及多层

膜界面性能对其强度和强化能力的若干影响规律. 

2  金属多层膜的强度及其尺寸效应 

2.1  金属多层膜的强度 

在 20 世纪 70 年代初, Koehler
[2]提出, 当组元层

的厚度减小到位错不能在界面塞积的尺度时 , 即使

是 2 个强度很低的组元也能组成具有足够高强度的

多层材料. 随后的实验结果表明, 绝大多数金属多层

膜的强度/硬度具有显著的尺寸效应[3~14]
. 图 1总结了

文献中报道的一些金属多层膜硬度与组元层单层厚

度()间关系. 从图 1中可以看出, 即使对于同一多层

膜(如 Cu/Ag)体系, 不同研究者所得强度数值差别较 
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图 1  金属多层膜硬度与单层厚度关系 

大, 这一方面是因为所采用的实验方法不同; 另一方

面可能是材料微观结构和应力状态也存在差异 . 虽

然不同研究者报道的实验数值具有的分散性 , 但总

体上可以将金属多层膜的硬度与单层厚度关系划分

为 3 个区域. 区域 I: 多层膜的单层厚度在亚微米及

其以上尺度的区域 . 金属多层膜的硬度与单层厚度

之间符合 Hall-Petch (H-P)关系, 即多层膜硬度与单

层厚度的平方根倒数成正比(
1/2

0
/H H K   ). 在该

区域, 各金属多层膜体系除硬度数值大小不同以外,

其 H-P 斜率(K)数值也不同, 表明金属多层膜的界面

与多晶材料的晶界作用相似 , 即对位错的运动均具

有阻碍作用。随着单层厚度进一步减小, 多层膜的硬

度仍然增加, 但其逐渐偏离了根据H-P关系外延的强

度, 如图 1 中的区域 II 所示. 当单层厚度减小到 10 

nm 以下时(区域 III), 不同多层膜体系的硬度与单层

厚度表现出了不同的变化趋势. 如 Cu/Cr多层膜的硬

度不随单层厚度变化, 硬度出现一个平台区; Cu/Nb

多层膜硬度随着单层厚度减小一直逐渐增加; Cu/Ni

多层膜的硬度在出现极大值以后 , 随单层厚度进一

步减小而出现下降的趋势. Cu/Au 和 Cu/Cr 多层膜的

纳米压痕实验研究结果表明[13, 15, 16]
: 当多层膜的单

层厚度较大时, 其强度/硬度均符合 Hall-Petch 关系, 

但当单层厚度小于 50 和 35 nm 时, 两种多层膜硬度

虽然仍在增加, 但增长的幅度明显小于根据H-P关系

外延的强度, 这种变化趋势和文献报道的实验结果

非常相似, 说明相同的尺度下(区域 I)不同类型的多

层膜体系具有相似的强化机制.  

表 1 总结了由面心立方-面心立方(FCC-FCC)和

由面心立方-体心立方(FCC-BCC)两种金属组成的金

属多层膜体系的极值强度(Hmax)及其所对应的单层厚

度范围和相应的 H-P 斜率. 从中可以看出, 大多数金 

表 1  不同体系金属多层膜的某些力学性能参数 

Multilayer system 
Hmax 

(GPa) 
 at Hmax 

(nm) 

H-P slope 
(MPa/m1/2) 

Ref. 

FCC- 
FCC 

Cu/Al 2.2 20 ~ 70 0.123 [3] 

Cu/Ni 4.9 5.0 0.077 [4] 

Ag/Ni 6.2 5.0  [6] 

Cu/Au 4.5 < 25 0.156 [13] 

Au/Ni 6.5 1.0~2.0  [17] 

Ag/Cu 4.5 1.0 0.116 [18] 

FCC- 

BCC 

Cu/Cr 7.0 2.0~10 0.310 [4] 

Cu/Nb 6.8 2.5 0.160 [4] 

Pt/Fe 9.6 2.0 0.232 [5] 

Ag/Cr 4.9 2.5 0.074 [5] 

Cu/W 8.9 4.0  [19] 

Al/Nb 4.8 1.0~2.5 0.120 [20] 

Cu/V 5.2 1.0 0.150 [20] 

 

属多层膜体系在 2~5 nm 范围时强度值达到最大. 相

对于 FCC- FCC多层膜体系, FCC-BCC多层膜体系可

以达到更高的极值强度. 多层膜体系中H-P斜率是衡

量界面对位错穿越的阻碍能力 , 决定多层膜强度随

单层厚度减小而增加的速率(即强化能力). 从表中可

以看出, FCC-BCC 多层膜体系的 H-P 斜率相对较高, 

且随模量较大组元的模量增加而增加 . 根据界面对

滑移位错的障碍强度源于界面失配位错网对滑移位

错交割阻力的假设, Li等人[13]对多层膜的界面强化能

力给出了统一解释, 将在下文中介绍. 

无支撑金属多层膜的拉伸实验结果表明 , 与硬

度实验结果相似 , 多层膜的拉伸屈服强度也随单层

厚度减小而增加. 同时, 当单层厚度减小时, 多层膜

的塑性往往会逐渐下降. Huang和 Spaepen
[7]研究了无

支撑 Cu/Ag 多层膜的拉伸性能. 他们发现, 当单层厚

度从 200 nm减小到 50 nm时, Cu/Ag多层膜的强度从

~480 MPa 增加到 700 MPa 左右, 但多层膜的断裂应

变下降到 0.16%, 当单层厚度进一步减小时, Cu/Ag

多层膜在发生屈服之前已经发生断裂 , 宏观上表现

为脆性断裂. Wang 等人[21]最近制备出一种含有单层

厚度为 5~10 nm非晶层的Cu/Cu3Zr(非晶)多层膜. 其

拉伸实验结果表明 , 该多层膜结构不但可以显著提

高多层膜的强度而且可以将其断裂应变提高到~14%. 

他们认为 , 这与非晶层对晶体层在加载过程中产生

的位错具有容纳吸收作用有关. 可以看出, 金属多层

膜的强度和塑性不但与其几何约束有关 , 同时还与

多层膜组元层之间的界面结构有关.  

多层膜的强化来源于层界面对位错运动的限制

和阻碍, 因而界面的结构和性质很大程度上决定了
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多层膜的最终强度. Fu 等人[20]比较了不同 FCC/BCC

多层膜体系的极值硬度与平均双轴模量间的关系 . 

图 2 给出了表 1 中部分 FCC/FCC 和 FCC/BCC 多层

膜体系的极值强度与平均双轴模量关系 . 从图中可

以看出, 除了 Cu/Al 多层膜极值强度较小以外(通过

拉伸实验屈服强度换算的硬度(Hmax=3y)), 大多数金

属多层膜极值强度均在 4~7 GPa 之间 , 且具有

FCC/BCC 界面类型多层膜的极值强度较大. 通过比

较图 2中虚线所连接的 3对多层膜体系可以看出, 无

论是 FCC/BCC 类型的界面或 FCC/FCC 类型的界面, 

组元之间的模量差异是影响多层膜极值强度的重要

因素, 即 Koehler 应力是这些多层膜极值强度的主要

贡献. 同时从图中还可以看出, 对于某些 FCC/FCC

的多层膜体系(如 Cu/Ag 和 Cu/Ni)以及 FCC/BCC 的

多层膜体系(如 Cu/Nb 和 Cu/Cr), 尽管对比的两组体

系之间模量差异很大, 但其极值强度差别并不大, 所

以多层膜极值强度应当还取决于组元材料的其他物

理参数(如晶格常数)和界面性质 . 上述实验结果表 

明, 多层膜强度研究具有复杂性. 

2.2  金属多层膜的位错强化机制 

如前所述, 金属多层膜的强度随单层厚度的减

小而增加, 其强度与单层厚度关系可以分成 3个区域, 

它们分别对应于 3 种不同的强化机制. 在区域 I 中, 

当单层厚度为微米或亚微米尺度时 , 由于层内尺寸

较大, 在剪切模量较小组元层中开动的位错由于界

面的阻碍作用, 将在界面处塞积如图 3(a)所示. 位错

在界面处的塞积, 造成应力集中 . 当外加应力和位 

 

图 2  金属多层膜极值硬度与平均双轴模量关系 

错塞积产生的应力之和大于界面障碍强度时 , 位错

将克服界面障碍或激活界面位错源 , 多层膜将发生

屈服. Rao 和 Hazzledine
[22]基于位错塞积机制, 得出

领先位错克服界面障碍所需的外加切应力为 

 0

sin
,

π(1 ) ( )
s

Gb

V f

 
 

  



 


 (1) 

其中, 0为位错滑移所需要克服的包括点阵阻力和固

溶强化等效应引起的应力; G 和 ν分别为多层膜的有

效剪切模量和泊松比, 可以采用混合法则(即按体积

平均)计算; Vs 为发生位错塞积组元层的体积分数; b

为位错柏氏矢量; 为滑移面与界面间夹角; 为界

面的障碍强度; f()为离散位错校正因子, 当位错塞

积由连续模型转变为离散分布时, f()的数值由 1 增

加到 4. 从(1)式可以看出, 随着单层厚度的减小, 多

层膜的强度与单层厚度之间符合 Hall-Petch 关系. 随

着单层厚度减小 , 组元层通道内滑移面上可容纳和

塞积的位错数量也逐渐减小. Armstong 等人[23]指出, 

当单边塞积位错数目小于 6 或两端塞积位错数目小

于 3时, 多层膜强度与单层厚度关系将偏离H-P关系. 

这与图 2中的区域 II中观察到的现象相符. 多层膜强

度偏离 H-P 关系还与界面障碍强度是单层厚度的

函数有关.  

由位错塞积模型可以推测出一个临界尺度 , 当

单层厚度与该临界尺寸相当时 , 每个滑移面上只能

容纳一个位错. 显然, 此时 H-P 关系不能用来描述多

层膜的强度. Embury 和 Hirth
[24]认为, 在具有纳米尺

度的多层膜中 , 当位错间距减小到与薄膜厚度相当

时, 位错将在剪切模量较小的组元层内弓出运动, 并

在界面上沉积一段界面位错, 如图 3(b)所示. 开动位

错所需应力为 

 

图 3  金属多层膜中位错强化机制模型示意图 

(a) 位错塞积模型; (b) 位错弓出模型 
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 

ln ,
π 1 2π

Gb s

b


 

 
  

  
 (2) 

式中, G 和 b 分别为模量较小组元层的剪切模量和柏

氏矢量, 为多层膜单层厚度, s 为界面位错间距. 从 

(2)式可以看出, 在该尺度范围内 , 薄膜的强度与薄

膜厚度的倒数成正比. 

位错塞积机制和位错弓出强化机制均起源于界

面对位错运动的约束和限制 . 当多层膜的单层厚度

减小到某一临界尺度以致位错源很难开动时 , 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 , 此时多层膜的

变形主要受位错萌生和跨越界面机制所主导 . 位错

一旦产生将直接跨越界面, 导致多层膜的整体屈服. 

此时, 多层膜的强度也将达到极值, 且该数值与界面

的障碍强度相当. 因此, 多层膜的极值/饱和强度取

决于单根位错滑过界面所需的应力.  

综上所述, 金属多层膜的强化与材料的微观结

构尺度或几何尺度以及界面对位错活动的约束有关. 

其强化机制包括位错塞积机制、位错弓出机制以及位

错跨越界面剪切机制。金属多层膜的强度与尺度关系

取决于上述哪种强化机制起主导作用. 

上述位错强化模型或多或少的存在一些缺陷 , 

尚不能完全描述金属多层膜的力学行为. 例如, 位错

塞积模型没有考虑位错的形核 , 界面障碍强度也不

确定; 位错弓出模型忽略了共格应力和热失配应力

的影响, 同时假设界面障碍强度足够高以至于位错

被限制在层内滑移. 因此, 为了改进各强化模型适用

性, 需要深入理解和精确表征多层膜界面的障碍强

度. 

3  金属多层膜的界面 

如何提高材料的强度是材料科学研究的核心问

题之一. 强化材料的途径大致可分为 4 类: 固溶强

化、第二相弥散强化、加工(或应变)强化和晶粒细化

强化. 这些强化技术的实质是引入各种缺陷(点、线、

面及体缺陷等)来阻碍位错的运动, 使材料难以发生

塑性变形从而提高其强度 [25]
. 金属多层膜中存在的

大量层间界面, 可以显著提高多层膜的强度. 当单层

厚度减小到纳米量级时, 多层膜强度可以达到理论

强度的 1/2~1/3
[4]

. 由前一节硬度和单层厚度关系可

知, 不同体系金属多层膜的 H-P 斜率通常并不相同, 

表明不同的界面类型对提高材料强度的能力存在差

异, 然而该强化能力与界面的哪些性能有关？本节

将对上述问题展开讨论, 首先介绍多层膜材料的界

面的类型和界面特点 , 然后讨论多层膜界面的强化

能力, 最后介绍位错与界面的交互作用.  

3.1  界面结构的分类与特点 

在研究界面的强化能力前需要对界面的结构进

行表征. 材料中的界面可以分成两类: 同相界面, 由

相同晶体结构及相同化学成分的组元组成的界面 , 

包括晶界和孪晶界等 ; 异质界面 , 由不同晶体结构

(化学成分也可能不同)组元组成的界面, 例如多层膜

中的组元层之间的界面.  

对于异质界面来说 , 根据界面两侧材料的点阵

参数差异, 一般可分为共格界面, 半共格界面和非共

格界面. 由于组元材料性能的差异, 在多层膜制备过

程中会产生一定的失配应变. 当薄膜厚度较小时, 该

应变可以通过组元晶格参数的变化来调节 , 此时界

面仍可以保持共格关系; 随着薄膜厚度增加, 薄膜体

系的应变能将逐渐增大, 为了降低体系能量, 将在界

面处萌生失配位错, 此时界面转变为半共格界面[26]
. 

金属多层膜的界面类型与组元的晶体结构也有关 . 

FCC/FCC 类型的多层膜通常形成共格或半共格的界

面, 而 FCC/BCC 多层膜一般形成半共格或非共格的

界面.  

Clemens 等人[5]总结了多层膜结构和界面的特点. 

当组元的晶体结构相似且晶格常数失配适中时 , 多

层膜通常形成晶粒对晶粒的外延结构 . 对互溶的

FCC/FCC 多层膜体系(如 Cu/Au)来说, 通常在界面处

形成立方-立方(cube-on-cube)的取向关系, 并在界面

处形成失配位错 , 但失配位错间距比共格应力完全

松弛所对应失配位错间距要大 ; 对于不互溶的

FCC/BCC 多层膜体系(如 Cu/Nb 和 Cu/Cr), 其通常具

有明晰的界面. 组元晶粒一般形成柱状晶的形貌, 同

时具有较强的织构取向关系. 例如 Cu/Cr多层膜体系

在较大单层厚度范围内, 具有 Kurdjumov-Sachs 取向

关系[27]
.  

根据界面两侧组元滑移面和滑移方向是否连续, 

Hoagland 等人[9]将多层膜的界面分为透明界面和模

糊界面. 对于界面两侧具有立方-立方的取向关系多

层膜体系(如 Cu/Ni), 界面两侧滑移面和滑移方向几

乎是连续的, 这种界面被称为透明界面. 而剪切强度
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为有限值的界面 , 对靠近界面的可动位错具有吸引

作用, 同时可造成运动到界面上位错的核芯发生扩

展, 这样的界面由于自身就是位错滑移的障碍, 因此

被称为模糊界面.  

3.2  界面障碍强度及界面强化能力 

根据(1)式可知, H-P 斜率取决于界面的障碍强度

*, 因此 H-P 的斜率体现了界面的强化能力. Li 等 

人[13]总结了大量二元多层膜体系的 H-P 斜率与界面

失配度的关系 , 发现二元金属多层膜的界面强化能

力随着点阵失配度的增加而逐渐升高 . 他们提出了

一个理论模型 , 认为界面处因组元晶格常数失配产

生的失配位错网络对层内位错运动起阻碍作用 , 该

障碍力的大小与失配位错的密度有关 . 该模型能够

很好地描述一些简单二元金属多层膜体系(如 FCC/ 

FCC 和 FCC/BCC)的界面强化能力, 理论预测与实际

测量的结果符合的较好, 如图 4 所示. 

从上面的介绍可知, 金属多层膜的界面障碍强

度*是影响多层膜强度的重要参量. 界面的障碍强

度还受哪些因素影响, 国内外的研究者对此进行了

深入的研究[22, 28~30]
. Anderson 等人[28]认为多层膜界

面障碍的强度主要包括 7 个因素: 1) 结构因素, 如界

面两侧滑移面和滑移方向连续性; 2) 界面两侧组元

无应力时的晶格常数以及与之相关的界面失配位错

对领先位错的钉扎作用; 3) 组元弹性模量失配产生

的位错镜像力; 4) 界面上位错核心的扩展; 5) 有序

化失配, 如有序材料中全位错在另一层中分解为不

全位错并伴随着一个反相畴界 ;  6) 化学应力 ,  与 

 

图 4  不同二元金属多层膜的归一化 H-P斜率与点阵失配

关系[13] 

界面两侧组元层错能差异有关; 7) 在半共格或非共

格界面上形成残余位错时所需的应力.  

对于 Cu/Ni多层膜, 其界面障碍强度主要包括四

个因素, 即由模量失配、晶格常数失配、层错能差异

和滑移面及滑移方向的不连续性引起的应力. Rao 和

Hazzledine
[22]采用原子尺度模拟的方法, 估算了上述

几种因素对 Cu/Ni界面障碍强度的影响. 当单层厚度

较大时, 弹性模量差异对界面障碍强度的贡献与界

面取向和位错特征无关, 模量失配引起的界面障碍

强度为 0.01~0.015G(G 为铜的剪切模量). 但当单层

厚度与位错核心宽度相当时, 由于位错核心的扩展, 

模量失配引起的界面障碍强度急剧减小 , 调制周期

为 1.8 nm 时, 减小为 0.004G. 由层错能差异产生的

界面障碍强度约为模量差异引起界面障碍强度的 1/3. 

组元晶格常数失配引起的共格应力 , 一方面直接对

滑动位错产生作用力 , 另一方面通过影响界面失配

位错密度、改变组元弹性模量和滑动位错核芯结构来

改变界面障碍强度 . 滑移面的不连续性对多层膜的

界面障碍强度影响较大. 即使是共格的(111)孪晶界

面, 由于界面的层错能小于 Ni 层的层错能, 位错将

通过交滑移方式进入界面而不是跨过界面进入 Ni层. 

上述界面对于 60的混合位错的障碍强度为 0.03~ 

0.04G, 远大于其他因素引起的界面障碍强度 . 总体

而言, 在单层厚度大于位错核芯宽度及其以上尺度

时, (111)界面取向的 Cu/Ni 多层膜的界面障碍强度约

为 0.02G, 此后, 界面障碍强度随单层厚度减小而减

小; 当多层膜的单层厚度大于形成共格界面所对应

的临界单层厚度时, 随着单层厚度减小, (100)界面取

向的 Cu/Ni多层膜的界面障碍强度从 0.02G逐渐减小

到 0.01G, 此后出现一个平台区, 当单层厚度小于位

错核芯宽度时, 界面强度随单层厚度减下而减小, 如

图 5 所示. 

3.3  界面对变形和断裂行为的影响 

界面障碍强度不仅影响多层膜的强度 , 而且对

多层膜的塑性变形和断裂行为也有显著影响. Zhang

等人[29, 31, 32]通过纳米压痕方法研究了Cu/Au和Cu/Cr

多层膜体系在集中载荷作用下的变形行为。他们发现

随着单层厚度减小, 多层膜易于在压痕周边发生局

部剪切失稳变形, 如图 6(a)所示. 进一步的实验证明, 

Cu/Au 多层膜即使在大尺度下也会发生剪切失稳变

形, 如图 6(b)所示, 这与具有纳米尺度单层厚度的剪 
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图 5  Cu/Ni 多层膜(111)和(100)界面障碍强度与调制周期

关系示意图[22] 

 

图 6  单层厚度分别为(a) 250 nm 和(b) 25 nm 的 Cu/Au 多

层膜中两种典型的塑性失稳变形行为, (c)界面强度和位错

塞积应力的理论计算[29] 

切失稳变形行为(图 6(a))有着本质的区别。理论计算

表明(图 6(c)), 前者是滑移面在位错塞积应力集中作

用下的跨界面剪切, 而后者是位错运动和晶界滑移

在局部区域内的共同协调行为 . 通过比较位错在层

内运动所需应力和界面因剪切模量失配和晶格失配

而在界面产生的界面障碍力两者的相对大小, Zhang

等人[30]人发现, 当多层膜的单层厚度小于某一临界

值(*)时, 位错将跨越界面导致多层膜发生剪切型断

裂(如图 7 所示). 同时可以看出, FCC/BCC 体系多层 

 

图 7  位错在层内运动所需应力(ap)和界面障碍强度(bs)相

对大小表明, 当多层膜的单层厚度小于某一临界值(*)时, 

位错易于穿越界面, 导致剪切型断裂[30] 

膜发生剪切断裂时的临界单层厚度比 FCC/FCC 体系

多层膜要小. 最近, Zhang 等人[33, 34]系统深入的研究

了调制比变化对 FCC/BCC 多层膜体系断裂行为的影 

响, 得出塑性层位错容纳能力是决定多层膜断裂行

为的关键因素. 

3.4  界面与位错交互作用的分子动力学模拟 

近年来通过分子动力学模拟来揭示金属多层膜

的位错强化机理方面的研究非常活跃 , 并取得了许

多重要的进展 , 为人们从原子尺度层次上理解位错

与界面的交互作用提供理论指导.  

如上所述, 由两种不同晶体结构类型组元组成的

金属多层膜(如 FCC/BCC)体系, 通常会形成半共格和

非共格界面. Wang 等人[35]采用分子动力学模拟了位

错穿过非共格的 Cu/Nb 界面的过程. 他们发现, 由于

运动位错应力场与界面的交互作用, 运动到界面附近

的位错首先会被界面捕获, 位错核芯将沿界面扩展; 

在滑移到相邻的组元层中之前, 扩展的位错核芯必须

收缩, 形成新的位错环; 当新形成的位错环克服了因

界面剪切和残存在界面上位错产生的引力后, 将在相

邻组元滑移面上弓出运动, 从而完成位错穿越界面的

整个过程. 被界面捕获的可动位错除可沿界面扩展以

外, 还可通过吸收和释放空位的方式在垂直于界面方

向上发生攀移运动[36]
. Li 等人[37]通过透射电镜原位压

痕方法在Al/Nb多层膜体系中观察到了上述攀移过程. 

需要指出的是, 由于分子动力学模拟的时间步长很小, 

模拟过程的应变速率和相应的应力通常都很高, 甚至
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与真实实验的条件有着数量级上的差别. 尽管如此, 

分子动力学模拟为我们理解位错与界面的交互作用的

微观过程提供了许多有益的启示. 

4  结论与展望 

在最近 30 年的研究中, 人们对金属多层膜的强

度随其组元层厚度减小而表现出的“越小越强”的规

律以及强化机制已有了深入的理解 , 提出了若干多

层膜的强化机制与模型. 虽然每个模型的适用范围

有限, 但阐明了由于微观结构和几何尺寸约束对材

料强度和变形断裂行为的影响规律 . 大多数理论模

型不能完全解释多层膜实验中观察到的强化现象 , 

一方面与多层膜结构自身具有的复杂性有关 , 如制

备方法不同导致微观结构的差异; 另一方面, 为了获

得简便的解析解 , 在建立各种强化模型时通常忽略

了某些因素的影响或使用了不十分合理的假设 . 在

今后的多层膜强化机制的理论研究中应当侧重于将

微观结构(尤其是纳米尺度多层膜的界面结构)表征

与机理研究相结合 , 从而在更深的层次上揭示材料

微观结构与力学行为的内在联系 . 当多层膜的几何

结构或微观结构尺度减小到纳米量级时 , 常规力学

性能测试设备将无法适用 , 因此开发适用于多层膜

力学性能表征的新方法也将是未来多层膜研究领域

亟需解决问题之一. 此外, 由于多层膜材料不仅广泛

应用于微/纳米系统中, 且也将成为最具发展前途的

高性能结构材料之一, 因此, 如何深入理解这种多层

结构的尺度与界面的优化组合原理 , 如何实现其具

有良好的疲劳与断裂性能[38~40]、强度-韧性的最佳匹

配[41]、优异的耐磨性能[42]以及具有在某些苛刻环境

(如粒子辐照、高温和强磁场)下[43]的特殊使役性能也

将是多层材料发展需要解决的热点问题. 
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