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摘  要：面对核聚变装置中极端恶劣的服役环境，钨材料的脆性属性已经成为限制其作为面向等离子体材料应用

的主要因素。层状增韧作为一种结构增韧方式，属于外韧化增韧机制，被认为是改善脆性材料韧性最有效的方法

之一。本文介绍钨作为核聚变装置用面向等离子体材料时面临的挑战及其局限性，突出层状增韧的必要性。阐明

层状增韧机制的缘由和特点，指出其韧化机制包括弱界面、强界面增韧和塑性中间层增韧。结合层状增韧机制，

归纳和总结当前钨层状材料的研究现状与发展趋势。 
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    随着世界经济的不断发展，人类对能源的需求与

日俱增。传统的化石能源(如煤、石油、天然气等)随

着人类不断消耗而日益枯竭。核聚变能作为绿色、低

碳、高效的理想能源，得到了广泛的关注[1]。然而，

核聚变装置用面向等离子体材料(PFMs)的研制已经

成为实现核聚变能应用的关键性难题之一[2−4]。钨(W)

具有高熔点(约 3695 K)、良好的导热(室温下约 173 

W/(m∙K))、高溅射阈值以及低燃料滞留等决定性优势，

被认为是核聚变装置用最有前景的 PFMs[5−8]。核聚变

用的多晶 W 材料虽是金属材料，但其具有本征脆性的

属性[9−11]。多晶 W 材料的本征脆性，一方面是由其体

心立方的晶格属性决定，另一方面是源自于其晶界带

来的影响[9]。在多晶 W 材料中，杂质元素容易在晶界

处偏聚，导致晶界强度降低，从而容易发生沿晶脆性

断裂[10]。另外，由于多晶 W 材料晶界的存在，不利于

晶粒间协调变形，也会限制变形时位错运动，从而难

以发生塑性变形[11]。因此，W 材料在室温或低温下承

载时容易表现出脆性断裂行为。在面临核聚变中高通

量粒子辐照和高热冲击载荷的工况下，W 材料更容易

表现出脆性行为而失效[12]。另外，对于变形 W 材料来

说，在核聚变长时间高温服役条件下，会发生再结晶、

晶粒长大，表现出再结晶脆性现象[13−14]。因此，W 材

料的脆性问题已经极大地限制其作为 PFMs 在聚变装

置中的应用，而解决这一难题就是要改善其韧性，即

增韧。 

    近年来，国内外学者提出一系列改善 W 韧性的方

法，包括典型的内韧化机制塑性加工[15]和添加合金化

元素 [ 16−17]以及典型的外韧化机制添加第二相弥散  

相[18]、纤维增韧[19]和层状增韧[20]等方式。内韧化主要

是通过改善 W 材料的塑性实现增韧，而外韧化是着眼

于提高材料的断裂韧性(即提高断裂吸收功)实现增 

韧[21]。目前研究发现[22−24]，核聚变用 PFMs 在承受高

能载荷冲击时不可避免的会发生开裂行为，因而外韧

化增韧就显得愈加重要[21]。不同于其他外韧化机制，

层状增韧可以与塑性加工相结合，有望实现双重韧化

的效果。通过对重塑性加工的 W 箔进行连接得到 W

层状材料，一方面利用 W 箔具有良好塑韧性的特性，

另一方面通过层状结构实现增韧[20]。本文将重点阐述 
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层状增韧的韧化机理，然后对 W 材料层状增韧的研究

现状进行归纳和总结。 

 

1  层状增韧机理 

 

    层状增韧一般应用于脆性材料增韧，是基于自然

界中贝壳珍珠层、竹子等生物质材料的结构仿生设  

计[25−27]。贝壳珍珠层是由 95%以上的脆性碳酸钙陶瓷

和少量的有机蛋白质组成，其断裂韧性比单相碳酸钙

陶瓷高出 2~3 个数量级，这主要归功于珍珠层中文晶

石和有机蛋白质交替重复排列的层状结构[25−26]。基于

这一灵感，CLEGG 等[27]于 1990 年首次设计并制备出

SiC/C 层状复合材料，发现其断裂吸收功相比 SiC 提

高了 100 余倍。自此以后，层状增韧在改善脆性陶瓷

材料的韧性领域中得到了广泛地应用[28−29]。层状材料

的界面具有高纵横比的特点，因此在断裂时产生裂纹

与界面交互作用的可能性增加[30]。当裂纹扩展至界面

处时会在层间发生偏转造成界面脱粘，从而使层状材

料的断裂面积增加，消耗更多的能量，实现增韧。因

此，层状增韧体现在裂纹扩展阶段，是一种结构增韧

的方式，其韧化效果主要是由其界面决定。根据层状

材料界面的特性，层状增韧机制可以分为弱界面增韧

和强界面增韧[31]。此外，在对层状材料中间层进行设

计时，还有韧化效果主要由中间层决定的塑性中间层

增韧。 

 

1.1  弱界面增韧 

    弱界面增韧的主要特点是界面强度低，体现在弱

界面结合的层状材料中，通过改变裂纹扩展路径来实

现增韧[32−35]。这种弱界面一般是通过在脆性基体层间

加入一中间层获得[32]。图 1 所示为弱界面增韧层状复

合材料的裂纹扩展示意图。在外力作用下，缺口处裂

纹迅速穿过脆性基体层，扩展至弱界面处。裂纹尖端

将不受约束，会在中间层内发生偏转而扩展到下一脆

性基体层。此时，裂纹尖端受到基体层阻挡而钝化，

随着载荷增加，裂纹更倾向沿着弱界面扩展，导致界

面脱粘。持续增加外加载荷，当强度达到脆性基体层

的断裂强度时，裂纹再一次迅速穿过脆性基体层扩展。

从而裂纹反复在中间层内偏转然后沿着弱界面扩展。

对于脆性材料来说，这种裂纹扩展过程一方面避免了

应力集中可能引起的直接脆断失效，提高了材料使用

的安全性；另一方面增大了材料在断裂失效过程中断

裂面积，消耗更多的能量，提高层状材料的损伤容   

限[36]。 

 

 

图 1  弱界面增韧层状材料的裂纹扩展示意图 

Fig. 1  Schematic diagram of crack propagation in layered 

composite materials with weak interface toughening 

mechanism 

 

    弱界面增韧层状材料，除了通过增多断口面积消

耗能量外，适当地提高界面强度使断裂吸收功增多，

可以进一步改善韧性。此外，界面强度太低可能会引

起层状材料综合性能的下降，甚至会影响其结构完整

性[37]。因此，制备/设计弱界面增韧层状材料时，可以

通过制备工艺优化、中间层选择/设计等方式适当地提

高界面强度以拓展层状材料的应用范围。 

 

1.2  强界面增韧 

    当层状材料作为结构材料时，除了要求具有良好

的韧性之外，还要求其具有良好的机械可靠性。弱界

面增韧层状材料，由于界面处缺陷分布/尺寸的影响，

具有统计强度分布的特点[38]。而强界面增韧层状材料

的最大特点就是具有更高的界面结合强度，可以在一

定程度上阻碍裂纹扩展，从而提高其应用时的安全可

靠性[39]。一般强界面增韧层状材料也是通过在脆性基

体层间加入中间层以获得高强度界面[31, 40−42]。实质

上，强界面增韧和弱界面增韧具有相同的能量消耗机

制，即都是通过裂纹分叉、界面分层等方式，使其断

裂时消耗更多的能量实现增韧。在对强界面层状材料

设计时发现，由于基体与中间层之间会因热膨胀系数

失配、相变等使界面处存在残余应力，将影响裂纹的

扩展[40]。选择的中间层与基体层的韧性比值存在临界

值，只有低于这一临界值裂纹才能在中间层中发生偏

转[41]。此外，中间层的厚度也会对层状材料界面强度

和裂纹扩展行为产生影响[42]。中间层越薄，残余应力

越大，相应层状材料的界面强度越高。相反，较厚的

中间层更有利于裂纹分叉，从而产生更多的新断裂表

面。因此，通过引入中间层来获得强界面增韧层状材

料时，需要对中间层进行优化选择/设计，使裂纹能够 
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在中间层内进行分叉、扩展，造成界面脱粘以实现增

韧的同时，还能保证高的界面强度。高界面强度意味

着较好的强度稳定性，从而可以保证层状材料的机械

可靠性。图 2 所示为一种强界面增韧层状材料断裂后

的典型形貌图[31]。图中 A 表示为脆性基体层、B 为设

计的中间层，A/B 界面为强界面。图 2(a)展示了 A 中

的裂纹向 B 扩展时，在 A/B 高强度界面处被抑制。这

意味着高强度界面提高了层状材料的可靠性。随着外

加载荷的增大，裂纹持续扩展直至断裂，相应的断口

形貌如图 2(b)所示。可以发现，该强界面增韧层状材

料断裂时，裂纹扩展至 B 中间层发生了分叉，从而呈

现出“台阶式”断裂形貌。这种裂纹分叉消耗了大量

的能量，可以有效地改善强界面增韧层状材料的韧

性。 

 

 

图 2  基体层A中裂纹向中间层B扩展时在界面处被抑制的

显微相貌和台阶状的层状断口形貌[31] 

Fig. 2  Cracks are captured at interface between matrix layer 

A and interlayer B (a) and step-like lamellar fracture 

morphology (b) 

 

1.3  塑性中间层增韧 

    不同于强/弱界面增韧，通过裂纹偏转、界面分层

等方式消耗能量改善层状材料的韧性；塑性中间层增

韧主要利用中间层发生塑性变形吸收层状材料在断裂

过程中的能量实现增韧[43]。塑性中间层增韧要求在脆

性基体层间引入的中间层具有良好塑性，是层状材料

最常用的增韧方法之一。图 3 所示为塑性中间层增韧

层状材料的机理示意图。塑性中间层增韧层状复合材

料在外力作用下发生断裂时，裂纹会迅速穿过脆性基

体层扩展至中间层与基体层的界面处。此时，塑性中

间层会阻碍裂纹继续扩展，使裂纹尖端钝化。持续增

大外力时，层状材料会通过中间层塑性变形来缓解应

力集中改善韧性。裂纹扩展因受到塑性中间层与基体

层之间的界面强度和残余应力的影响，会在界面处发

生偏转造成不同程度的脱粘，从而进一步缓解局部应

力集中。裂纹如果平行界面方向扩展，增大了层状材

料的断裂面积，提高断裂吸收功。所以，塑性中间层

增韧是一种综合增韧机制，不仅可以通过中间层塑性

变形吸收能量实现增韧，还可以发挥层间的界面作用

进一步改善韧性。当外力增加达到基体层的断裂强度

时，虽然塑形中间层会继续通过变形吸收能量，但此

时裂纹将在下一层基体层中萌生并开始扩展，最终使

层状材料呈现“裂而不断”的状态(见图 3)。因此，塑

性中间层增韧层状复合材料在承受外力时，虽然其脆

性基体层断裂，但其塑性中间层还能起到“桥接”作

用保证层状材料的完整性，这极大地提高了其安全性

和使用性能。 

 

 

图 3  塑性中间层增韧层状材料的机理示意图 

Fig. 3  Mechanism schematic diagram of plastic interlayer 

toughening lamellar materials 

 

    综上所述，层状增韧主要是利用引入的界面或/

和中间层消耗脆性材料断裂时的能量以改善其韧性。

因此，层状材料研究的关键在于其界面设计和中间层

的选择。此外，层状结构是一耐缺陷的结构，克服了

脆性材料对缺陷(空洞、裂纹等)的敏感性，这也使其

韧性优化设计具备更大的自由度[44]。所以，层状增韧

被广泛地应用于脆性材料(比如陶瓷)增韧领域。多晶

W 材料虽然不是陶瓷，但其脆性属性已经制约其在实

际工况下的应用。近年来，已经有通过层状增韧的方

式来改善 W 材料的韧性[20, 45−47]。 
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2  层状增韧 W 材料的发展现状 

 

    对于层状增韧的 W 材料而言，其韧性主要源于其

基体层 W 箔的塑韧性和层状结构改善的韧性[46]。W

层状材料中的基体层 W 箔一般是通过塑性加工(重轧

制变形)来获得。因此，W 箔的显微组织的主要特点是：

高位错密度和纤维状的晶粒形态。高密度位错意味着

可动位错数量增多，提高了 W 材料的塑性[47]；纤维状

晶粒形态意味着可以有效地改变裂纹扩展路径，提高

W 材料的韧性[48−49]。所以，经过轧制变形的 W 箔材

料在室温下一般能够表现出良好的塑韧性。对于 W 层

状材料而言，在制备过程中保持 W 箔的良好塑韧性、

优化层状结构的界面设计是实现韧性最大化的关键。

基于上述层状增韧的机制，层状增韧 W 材料近年来得

到一定发展。根据 W 层状材料的界面特点和引入中间

层材料熔点不同的特性，可以分为无中间层的 W-W

层状材料[50−51]和低熔点中间层增韧 W 层状材料(如

AgCu[50]、Cu[52−54]等)、高熔点中间层增韧 W 层状材料

(Ti[55−57]、Ti 合金[58−59]、V[60]、Ta[51, 61−62]等)。 

 

2.1  无中间层的 W-W 层状材料 

    W-W层状材料是没有引入中间层的W层状材料，

其增韧效果取决于基体层 W 箔的塑韧性和 W-W 界

面。因此，W-W 层状材料的韧性跟 W 箔的显微组织

和 W-W 的界面结合强度有关。在对 W-W 层状材料进

行连接/焊接时，影响其显微组织和界面强度的主要工

艺因素有温度、压力、保温时间等。由于 W 的熔点较

高，需要在较高温度下才能实现 W 箔之间的扩散连

接。然而，在高温下，重变形 W 箔的显微组织会发生

明显的改变(回复、再结晶甚至晶粒长大)，将显著地

降低其塑韧性甚至导致脆化[47]。因此，扩散焊接工艺

对 W-W 层状材料增韧非常重要。 

    REISER 等[50]采用热等静压技术对超细晶的冷轧

W 箔(0.1 mm)在 900~1200 ℃温度区间内、35 MPa 的

压力下，扩散焊连接 1 h，制备出 W-W 层状材料。结

果发现随着扩散焊接温度的升高，界面质量明显改善。

当焊接温度达到 1200 ℃，W 箔之间界面基本消失。

对 1200 ℃制备的 W-W 层状材料进行夏比冲击试验发

现，W-W 层状材料比 W 板表现出更好的韧性行为。

在 1200 ℃对 W 箔层状材料进行扩散连接时，一方面

冷轧 W 箔的塑性得到部分保留，可以通过变形吸收能

量；另一方面获得的弱 W-W 界面，可以通过界面脱

粘的形式消耗能量。因此，制备的 W-W 层状材料具

有良好的韧性。ZHANG 等[51]在温度为 1700 ℃、压力

是 95 MPa 的条件下，对 W-W 层状材料进行高温扩

散连接，通过弯曲试验发现其表现出典型的脆性断裂

行为。这主要是由于焊接温度高，一方面使 W 箔显微

组织发生完全再结晶，表现出明显的再结晶脆性行为；

另一方面导致 W-W 变成强界面结合，裂纹扩展至界

面处并不会沿界面分层而直接穿过界面发生脆性断

裂。对于 W-W 层状材料来说，强界面结合实质上与

W 块体材料无异，从而失去了层状增韧的初衷。因此，

结合前述层状增韧机制，无中间层的 W-W 层状材料

应遵循弱界面增韧机制来改善其韧性。 

 

2.2  低熔点中间层 W 层状材料 

    引入低熔点中间层改善 W 层状材料的韧性时，可

以在较低温度下制备 W 层状材料，从而避免重轧 W

箔显微组织明显的变化引起其力学性能恶化。对于低

熔点中间层 W 层状材料制备来说，一般在中间层的熔

点附近进行钎焊连接，以实现 W 层状材料良好的连 

接[50, 52−54]。W 层状材料进行钎焊时，引入的低熔点中

间层称为钎料。为了最大程度地保留基体层 W 箔的力

学性能，钎料的熔点应低于 W 箔再结晶温度，且钎料

不与 W 箔发生反应形成脆性中间相。REISER 等[50]

以银铜合金(熔点约 780 ℃)作为中间层，在真空条件

下进行钎焊获得 W-AgCu 层状复合材料。钎焊时以均

匀的升温速率从室温加热50 min至 800 ℃，然后炉冷。

图 4 所示为制备的纯 W 板和 W-AgCu 层状复合材料

在室温下进行三点弯曲试验时的载荷−位移曲线。可 

 

 

图 4  W-AgCu 层状复合材料室温条件下在 L-S 方向的载 

荷−位移曲线[50] 

Fig. 4  Load-displacement curves of laminated W-AgCu 

composites tested in L-S orientation at room temperature 
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以发现，W 板材在外力作用下表现出明显的脆性断裂

失效行为，而 W-AgCu 层状复合材料的断裂表现出明

显的分层断裂特性。相比 W 板来说，W-AgCu 层状复

合材料的韧性明显得到改善。 

    HPFFMANN 和 WEETON[52]以 Cu 作为中间层，

对 W-Cu 层状复合材料在 1084°C 进行钎焊连接。通过

拉伸试验发现，制备的 W-Cu 层状复合材料在断裂失

效过程中可以通过 W 基体层和 Cu 中间层的塑性变形

消耗能量，表现出良好的塑韧性。对于 AgCu 和 Cu

作为中间层的 W 层状材料来说，由于 W 基体层与中

间层的热膨胀系数不匹配，在钎焊冷却至室温的过程

中，W 基体层会存在压应力，中间层会存在拉应力。

当裂纹扩展至界面处时，存在的残余应力可能会使裂

纹发生偏转、界面分层，进一步改善 W 层状材料的韧

性。此外，这种塑性低熔点中间层 W 层状材料在断裂

过程中，W 基体层断裂后，其中间层还能发挥“桥

接”作用，正如图 3 所示。因此，结合前述层状增韧

机制，低熔点中间层 W 层状材料应遵循塑性中间层增

韧机制来改善其韧性。另外，GARRISON 等[53]发现

W-Cu 层状复合材料的韧性比单层 W 箔的好，其断裂

总伸长率可达 15.5%。但是，经受中子辐照后(剂量

0.0039 dpa)，W-Cu 层状复合材料的韧性显著地降低，

断裂总伸长率从辐照前的 15.5%降低至 7.7%。这给

W-Cu 层状复合材料在未来核聚变装置中应用提出了

更高的挑战。 

 

2.3  高熔点中间层 W 层状材料 

    采用低熔点中间层作为钎料对 W 箔进行低温连

接时，可在一定程度上保留冷轧 W 箔优异的力学性

能，使层状复合材料表现出良好的增韧效果。但低熔

点中间层也会限制 W 层状复合材料在高温环境中的

应用。近年来，高熔点中间层(如 Ti[55−57]、Ti 合金[58−59]、

V[60]、Ta[51, 61−62]等)被引入到 W 层状材料中，以满足

高温下应用的同时改善其韧性。在制备高熔点中间层

W 层状材料时，通常采用扩散焊技术进行连接。一般

高熔点中间层的金属材料与 W 具有相同的晶体结构，

可在界面处形成一扩散层实现界面良好的扩散连接。

这意味着制备高熔点中间层 W 层状材料的工艺将对

其力学性能产生影响。CHEN 等[55−56]采用放电等离子

体烧结(SPS)技术在不同温度(1000~1400 ℃)下对W/Ti

层状复合材料进行扩散焊连接。发现随着扩散焊温度

升高，在 W/Ti 界面处形成的扩散层厚度增加。在拉

伸试验时，其断裂行为由塑/韧性断裂变成在 1400 ℃

脆性断裂。REISER 等[57]在 900 ℃真空条件下对 W-Ti

层状复合材料进行扩散焊连接，研究在 1000 ℃下不同

退火时间(0~1000 h)对其韧性(夏比冲击试验)的影响。

发现随着退火时间的延长，W-Ti 层状复合材料韧性明

显恶化，这是高温及高温长时间作用引起 W 层状材料

显微组织恶化所致。 

    由于制备/连接工艺不同，高熔点中间层 W 层状

材料相应的层状增韧机制也会有所不同。当制备/连接

后的高熔点中间层仍具备一定的塑性[58−60]，则 W 层

状材料的韧化机制更趋向为塑性中间层增韧；当制备/

连接后的高熔点中间层与 W 基体层间的界面强度非

常高时[51, 61−62]，W 层状材料的韧化机制更趋向为强界

面层状增韧。ZHANG 等[51]采用 SPS 技术在 1700℃、

95MPa的条件下通过扩散焊连接制备了不同厚度比的

W/Ta 层状复合材料，通过三点弯曲试验研究 W/Ta 不

同层厚比对其断裂韧性的影响。图 5 所示为相应的

W/Ta 层状复合材料三点弯曲时的应力−应变曲线。可

以发现，相比 W-W 层状材料，W/Ta 层状复合材料具

有更好的韧性；随着 Ta 中间层厚度的增加，W/Ta 层

状复合材料的韧性有所提高。W/Ta 层状复合材料在

1700 ℃下实现扩散连接，可以获得非常高的界面强

度。随着 Ta 中间层厚度增加，有利于裂纹在中间层内

进行分叉、扩展，从而发生界面脱粘、产生更多的新

断裂表面实现增韧。当在 Ta 中间层与 W 基体层间磁

控溅射一 TiN 层时[61−62]，发现可以进一步提高 W/Ta

界面结合强度，提高 W 层状材料的裂纹抗性。这种高

界面强度意味着较好的强度稳定性，可以保证 W 层状

材料的机械可靠性。 

 

 

图 5  不同层厚比的 W/Ta 层状复合材料的三点弯曲应力−

应变曲线[51] 

Fig. 5  Stress−strain curves of W/Ta multilayers composites 

with different thickness ratios 
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3  总结与展望 

 

    1) 层状增韧源自于仿生结构设计理念，相应的层

状结构是一种耐缺陷结构，据此制备的层状材料具有

高损伤容限的特征，已经在脆性材料增韧领域得到广

泛应用。层状增韧是一种能量耗散韧化机制，通过提

高材料断裂时吸收的能量实现增韧。这种外韧化机制，

主要包括弱、强界面增韧和塑性中间层增韧机制。 

    2) 针对本征脆性的 W 材料，可以通过层状增韧

来改善其韧性。对于 W 层状材料增韧而言，可以充分

结合内韧化的塑性加工和外韧化层状结构增韧。即保

持基体层 W 箔的良好塑韧性之外，还可以通过层状结

构进一步改善韧性。目前，层状增韧 W 材料的方式主

要还是引入中间层，通过强界面增韧和塑性中间层增

韧为主要韧化机制。因此，获得良好韧性的 W 层状材

料，可以从两方面着手，一是基于层状增韧机制，对

W 层状材料的中间层选择/设计进行优化；另外是考虑

W 基体层和引入中间层的显微组织恶化对其韧性的

影响，对 W 层状材料的制备/连接工艺进行优化。 
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Abstract: Facing an extremely harsh service environment in the nuclear fusion devices, the intrinsic brittleness of 

tungsten materials has become the main factor restricting its application as the plasma facing materials. A structural 

toughening method of layered toughening belonged external toughening mechanism has been considered to be one of the 

most effective methods to improve the toughness of brittle materials. To protrude the necessity of layered toughening, the 

challenges and limitations of tungsten materials as plasma facing materials in nuclear fusion devices was introduced in 

this work. The provenience and characteristics of the layered toughening mechanism were also clarified. The toughening 

mechanisms of layered toughening include weak interface toughening, strong interface toughening and plastic 

intermediate layer toughening. Based on the mechanisms of layered toughening, the current research status and 

development trends of tungsten layered materials were summarized at the end. 

Key words: nuclear fusion device; plasma facing materials; tungsten; external toughening; layered toughening 
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