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摘  要：钨(W)由于具有高熔点、高溅射阈值、良好的热导率，被认为是最理想的聚变装置用候选材料。颗

粒增强钨合金在轧制加工过程中产生的一系列组织与结构转变将对材料的性能产生一定的影响。本文综述

了轧制加工对颗粒增强钨合金力学性能、热导率和抗热冲击损伤性能的影响，并指出了热核聚变反应堆用

钨材料的研究前景和发展方向。 
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热核聚变能依靠氚氘聚变反应可以获得清洁

可再生能源，是解决能源枯竭问题的有效途径[1]。

但堆体中的极限工作环境使得聚变堆部件在服役

过程中会受到高热负荷产生的热应力腐蚀，同时服

役过程中高能粒子流作用在面向等离子体材料

(PFMs)表面会产生强烈的刻蚀效应。实现 PFMs 在

聚变堆极端环境中保持自身力学性能的高度稳 

定，是突破壁载材料在工程化应用上的首要问题之

一[2−3]。 

钨由于具有高熔点、高弹性模量、高溅射阈  

值和良好的导热性被认为是第一壁最佳候选材  

料[4−5]。但钨本身的高韧脆转变温度(DBTT)使得其

表现出低温脆性，较低的再结晶温度(RCT: 1200 ℃)

使钨在高温作用下发生再结晶脆化，热应力累积和

腐蚀使材料产生裂纹，导致其性能发生急剧退化，

因而降低钨的DBTT和提高材料在高热流环境中性

能的稳定性成为聚变堆用钨材料改性的研究重  

点[6−7]。目前认为主要是因为以下三种影响因素导

致了钨的脆性：1) 钨本身作为体心立方(BCC)结构

金属，材料内部滑移系较少，位错主要依靠

1/2{110} 111 滑移系(滑移方向＜3)运动；2) 烧结

多晶钨基体中存在大量的大角度晶界，这些晶界高

度应变不相容性致使微裂纹容易形核与长大；3) 钨

晶界处存在大量杂质元素(P、O、N 和 S 等)，尤其

是 O、P 元素对晶界结合力的降低，使得材料的塑

性变形抗力降低，导致材料表现出脆性行为[8−12]。

钨的塑性对温度具有高度依赖性，在低于 0.2Tm(熔

点的 20%)的温度下，如图 1 中所示的位错扭结对形

核与增殖是螺型位错在 111 晶向的运动的主要动

力来源[13]。 
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式中： p 为有效应变速率； g 为产生扭结对所需要

的时间常量； m 为将扭结对移动到位错线范围内的

时间常量； d 是在 111 晶向 Burgers 向量为 b的可

动螺型位错密度。螺型位错具有较差的应变响应速

率，使得扭结对形成以及越过 Peierls 能垒所需要的

时间较长，在短时间内无法完成应力−应变响应，

导致烧结多晶钨在低温下表现出脆性。 

 

 

图 1  低温下 BCC 钨中螺型位错扭结对在(110)平面上传

播的示意图[13] 

Fig. 1  Illustration of a BCC screw dislocation propagating 

on a (110) plane with a sinusoidal Peierls barrier described 

by UP. At low temperatures, screw dislocation propagates 

based on thermally activated kink-pair mechanism[13] 

 

研究表明，通过掺杂第二相颗粒、添加合金化

元素、引入韧性纤维等，可获得具有高强度、高抗

热负荷损伤、抗辐照损伤性能的钨合金[14−16]。其中，

掺杂纳米第二相颗粒可以有效改善钨合金的性能，

纳米颗粒主要包括碳化物和氧化物两大类，如

W-Y2O3，W-La2O3，W-ZrC，W-TiC，W-TaC 等[17−21]。

微量活性元素(如 Zr、Ti、Y 等)可以与偏聚在晶界

处的氧元素发生反应，烧结过程中在钨基体中形成

热稳定性良好的难熔金属氧化物颗粒，降低杂质氧

元素对晶界强度的影响，对晶界的净化提高了晶界

强度[22]。掺杂氧化物颗粒的优点在于可以通过化学

方法制备复合粉末，易于实现工业批量化应用。而

且，氧化物掺杂不会引入碳元素，对氘在钨中的滞

留行为影响较小。与氧化物强化相相比，碳化物的

优点在于 TiC、ZrC、HfC 等碳化物具有和钨基体相

似的物理或化学性质，其熔点较高，与钨基体的相

容性较好。但纳米颗粒掺杂对于钨合金的高 DBTT

问题，却始终很难有显著的改善。不可否认，添加

高含量铼(Re)元素产生的固溶软化效应可以有效改

善钨合金的韧性，但合金化元素 Re 昂贵的价格限

制了其在聚变堆工程的批量化应用[23−24]。而且，由

于第二相颗粒掺杂的结果，使得颗粒掺杂钨合金普

遍具有低于 ITER W 标准的热导率(176 W/(m∙K))，

这严重影响了钨合金在高温环境中性能的稳定  

性[25]。在对钨合金的大塑性变形(如轧制、自由锻、

型锻等)研究中发现，严重塑性变形后的钨合金可以

获得较高的韧性，这种反常的加工软化效应显著降

低了钨基材料的 DBTT，改善了钨合金的可加工性

和工程适用性[16, 26−29]。此外，轧制过程中产生的微

结构转变和择优取向对颗粒增强钨合金的热导率

和抗热冲击损伤性能具有重要的影响。因此研究轧

制加工对颗粒增强钨合金性能的影响是十分有必

要的。本文系统概述了轧制过程中颗粒增强钨合金

的微结构转变，分析讨论了轧制加工对颗粒增强钨

合金力学性能、热导率和抗热冲击损伤性能的影响

与作用机制，并结合研究现状，对适用于未来聚变

堆工况环境下高性能轧制态颗粒增强钨合金的研

究前景进行了展望。 

 

1  力学性能 
 

钨合金在较低温度下，螺型位错的迁移率有

限，每个滑移系统中仅部分滑移被激活。当独立滑

移系统＜5 时，钨基体将不能适应任意应变场，导

致晶粒间高度不相容，应变不协调使得裂纹在弱晶

界处形核、长大，产生沿晶界的解理断裂[6, 14]。而

轧制变形对钨基复合材料的DBTT具有明显的降低

作用，使得韧性得到提高。这是因为在轧制变形过

程中，钨基体中微结构与组织发生转变，同时块体

内部孔隙率的降低，使得材料的致密度得到提高，

对颗粒增强钨合金的力学性能具有明显的改善作

用。 
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轧制后的钨板，沿 RD 方向晶粒被拉长，而沿

ND 方向的晶粒被压扁，在严重塑性变形过程下，

晶粒反复经历破裂、形核和长大的过程，最终可获

得沿 RD 方向具有高长径比的晶粒[15]。WANG 等[30]

研究了轧制态 W-HfC 合金的高温力学性能稳定性

和高温拉伸性能。轧制态和不同温度退火态纯 W、

W-HfC 合金和 W-ZrC 合金的极限抗拉强度、伸长

率与温度之间的变化关系如图 2 所示。轧制态

W-HfC 合金在室温下具有高达 750 MPa 的抗拉强

度。理论上，位错强化(应变强化)、晶粒细化强化

和第二相颗粒强化是金属材料的三种重要强化机

制。在轧制过程中，产生了高密度的位错，提高了

位错响应应变的效率。在室温下，载荷作用在样品

上时，这些位错就像障碍物一样相互堆积、缠绕。

根据 Taylor 关系，基体中位错的存在对抗拉强度的

贡献是[31]： 

1/ 2
D   b                              (2) 

式中： 为位错强化系数；b 为伯格向量；  为基

体材料的剪切模量； 为位错密度。W-HfC 合金在

室温下的高抗拉强度正是由于这一因素。在 200 ℃

时，在拉伸应力作用下，材料发生应变，表明 W-HfC

合金的 DBTT 小于 200 ℃，显著低于文献中报道的

烧结态颗粒增强钨合金。粉末冶金方法制备的钨块

中存在一些难以闭合的孔隙，在轧制加工后可以被

消除。而且烧结态钨合金中不稳定界面(大角度晶界)

占比高，在载荷作用下易于形成微裂纹[32]。大量报

道表明晶界处偏聚的杂质元素(P、O 等)会降低晶界

结合力，而轧制过程中形成的高密度小角度晶界使

得界面总面积增大，杂质在晶界的偏聚被稀释，对

晶界的强化使得材料的韧性得到改善[33−34]。此外，

这些高密度小角度晶界会在界面处形成位错网络，

成为 Frank-Read 或 Bardeen-Herring 位错源。额外

位错形核点的产生，极大促进位错响应应变的效

率，且小角度晶界有利于位错的跨晶界运动，降低

了位错塞积率，使裂纹不易萌生和扩展，显著提高

了颗粒增强钨合金的低温韧性[35]。因而轧制对颗粒

增强钨合金室温韧性的改善主要归功于位错响应

应变效率的提高和对基体中固有缺陷的消除。 

轧制态 W-HfC 合金的高屈服强度更多是细晶

强化和第二相强化造成的。众所周知，细化晶粒可

以在不损失塑性的情况下，提高材料强度。由于在 

 

 

图 2  不同状态纯 W，W-HfC 合金和 W-ZrC 合金的高温

拉伸屈服强度和伸长率[30] 

Fig. 2  UTS and TE of as-rolled W-0.5%HfC, as-rolled 

W-0.5%HfC annealed at 1400 ℃, as-rolled W-0.5%HfC 

annealed at 1600 ℃[30] 

 

热轧过程中大于50%的压下量以及纳米级HfC颗粒

对晶界的钉扎，W-HfC 合金的晶粒得到了很大的细

化。晶粒细化对屈服强度提高的贡献可以用

Hall-Petch 方程来表示： 

1/ 2
G 0 kd                                    (3) 

式中： 0 为纯 W 的本征屈服强度；k为比例因子；

d 为晶粒直径。相邻晶粒的取向差异，以及晶粒细

化过程中晶界密度的大幅度增加，使得位错的跨晶

界运动变得更加困难。这时候多个滑移系统需要同

时响应应变，以满足晶界的变形协调。因此，不能

跨越晶界的位错将堆积在相邻晶粒界面上。这些堆

积的位错使得基体的抗拉强度增大。晶界密度增加

对位错的塞积的加剧和小角度晶界促进位错跨晶

运动形成反作用，符合材料强度与塑性之间的对立
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关系。然而温度的继续升高使得位错湮灭，显著降

低了基体中的位错密度，因而高温下的强度主要来

源于颗粒强化。细小的 HfC 颗粒分散在晶界或晶内

(见图 3)，位错不能穿过它们，因此被困在这些颗粒

周围。同时，晶界上分布的第二相颗粒阻碍了晶界

的运动。根据 Orowan-Ashby 方程[36]： 

 p
1/ 3

v

ln
2π1.18 2π π /(6 ) 1

m

f

 


   
  

b            (4) 

式中：m 为泰勒因子；  为剪切模量；b 为伯格斯

向量的大小；为颗粒尺寸；fv 为颗粒体积分数。

轧制加工改善了第二相在基体中的均匀弥散分布

状态，有效提高了 W-HfC 合金的抗拉强度。在

1300 ℃退火后，纯钨硬度从 440 HV显著降低至 370 

HV，表明纯钨的再结晶温度约为 1300 ℃，这与烧

结商业纯钨的再结晶温度基本一致，可见轧制加工

对于钨合金的再结晶温度没有明显的改善作用。因

而，退火态 W-HfC 和 W-ZrC 合金试样的高抗拉强

度和高再结晶温度主要归功于纳米第二相对钨基

体性能的改善。而 W-HfC 合金和 W-ZrC 合金拉伸

性能的差异主要是由于掺杂第二相粒子的不同所

导致的，从文献中的数据来看，相对于 ZrC，掺杂

H f C 

颗粒更有利于提高钨合金的高温抗拉强度。 

对于 ODS-W 合金，轧制工艺同样显著改善了

钨合金的脆性行为。ZHAO 等 [37]报道了热轧

(1600 ℃/压下量为 75%)W-Y2O3合金 RD 方向试样

在室温下三点弯曲试验的断裂强度高达 2152.7 

MPa，远高于烧结态纯钨和 W-Y2O3 合金，可见轧

制对于 W-Y2O3 的室温脆性具有显著的改善。此外，

其断裂强度比相似工艺的轧制纯钨要高出许多，这

主要归功于 Y2O3 粒子对晶粒的细化和对晶界的钉

扎作用，使得晶界强度变高，提高了材料的断裂韧

性。如图 4 所示，轧制后 W-Y2O3 合金的断裂模式

从沿晶断裂转变为穿晶断裂，表明轧制后 W-Y2O3

合金的晶界强度得到提高，这主要归功与热轧过程

中对烧结体中残留孔隙的消除作用，以及剧烈塑性

变形过程中对颗粒间键合不足的改善[38−39]。 

为了便于比较，一些热轧颗粒增强钨合金的室

温拉伸断裂强度和 DBTT 如表 1 所示。对于不同的

氧化物/碳化物颗粒增强钨合金，在热轧后均获得低

于 300 ℃的 DBTT，热轧过程中可动位错密度和位

错跨晶运动效率的提高是改善钨室温脆性的关键

因素。晶界强度是导致钨本征脆性的重要影响因

素，塑性变形过程中晶粒的细化以及对颗粒分布状 

 

 

图 3 透射图像下轧制态 W-HfC 合金中 HfC 颗粒和位错的分布状态[30] 

Fig. 3 TEM images of (a) as-rolled W-0.5%HfC, (b) PDWs and PTBs in as-rolled W-0.5%HfC, (c) intragranular nano-sized 

HfC particles pinning dislocations and (d) nano-HfC particle pinning GBs[30] 
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表 1  一些文献中报道的轧制态钨合金在拉伸实验下测得的 DBTT 

Table 1  DBTT measured under tensile test for as-rolled tungsten alloys in some reported papers 

Materials Dimension/mm Strain rate DBTT/℃ Ref。 

W-HfC 1.5×0.75×5 0.06 mm/min 200 [30] 

W-Y2O3 1.5×0.75×5 0.06 mm/min 200 [40] 

W-Zr-Y2O3 1.5×0.75×5 0.06 mm/min 150 [40] 

W-TaC 1.5×0.75×5 0.06 mm/min 200 [41] 

W-TiC 13×1.5×64 6×10−2 s−1 300 [42] 

W-ZrC 1.5×0.75×5 0.06 mm/min 300 [43] 

 

态的改善，也有效改善了钨在室温下的脆性。对于

颗粒增强钨合金，在高温下的力学行为，更多还是

受到颗粒增强相对基体的影响。而 Zr 元素的添加，

可以使热轧 W-Y2O3 合金的 DBTT 降低至 150 ℃，

这主要归因于合金化元素对晶界强度的改善作用，

因而采用热轧加工制备合金化与颗粒复合增强钨

合金或许是未来重点研究方向。 

 

2  热导率与抗热冲击损伤性能 
 

碳化物和氧化物颗粒的热导率与钨基体存在

一定的差异，而且纳米第二相颗粒对晶粒的细化作

用，显著增加了界面面积，使得钨合金对自由电子

的散射能力变强，严重降低了钨合金的热导率[44]。

而且第二相颗粒在基体中的分布状态也会严重影

响钨基体的导热性能。如 OKSIUTA 等[45]制备的

W-TiC 合金在室温下热导率仅为 26.5 W/(m∙K)，这

主要是 TiC 颗粒在晶界处的粗化与不均匀分布所造

成的。而且相对于碳化物，氧化物在烧结过程中更

容易在晶界处粗化，因而解决颗粒掺杂对钨合金导

热性能的降低是实现钨合金在稳态热流环境中安

全服役的关键问题之一。 

苗 等 [46] 通 过 轧 制 和 随 后 的 退 火 制 备 了

W-0.5%TaC 合金，研究了 TaC 含量和轧制变形工艺

图 4 轧制态 W-Y2O3 合金断口形貌和第二相

分布状态[37] 
Fig. 4  Morphology of as-rolled alloy tested at 
room temperature: (a) SEM image of fracture 
surface of a longitudinal specimen showing 
brittle fracture by pure transgranular cleavage; 
(b) Back-scattered electron image of polished 
surface showing phase contrasts, fine dispersed 
Y2O3 particles (black) and pores (gray, 
indicated by red circles) at grain boundaries; (c) 
SEM image of fracture surface of a transverse 
specimen showing brittle fracture by 
intergranular and a small amount of 
transgranular cleavage[37] 
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对 W-TaC 合金热导率的影响。不同状态 W-TaC 合

金热导率与温度的变化关系如图 5 所示，对于烧结

态的 W-TaC 合金，随着 TaC 含量的增加，合金的

热导率呈现先增加后降低的趋势，并在 0.5%添加量

时获得最高热导率，但烧结态的 W-TaC 合金试样其

热导率均低于纯钨。一开始热导率的增加可能是因

为第二相颗粒掺杂对烧结体致密度的改善作用所

导致的，随着颗粒的增加，对晶粒的细化使得热导

率显著降低。而对 W-0.5%TaC 合金进行轧制加工

后，沿 RD 方向的室温热导率显著增加至 175 

W/(m∙K)，比烧结态纯 W(139 W/(m∙K))的热导率高

出 26%。这归因于轧制过程中沿 RD 方向的钨晶粒

被拉长。晶界数量和密度的降低，使得电子在界面

上的散射被削弱，从而提高了 W-0.5%TaC 合金的

导热性能。800 ℃退火 1 h 后，W-0.5%TaC 合金获

得高达 186 W/(m∙K)的热导率，超过了 ITER 级钨材

料的水平(174 W/(m∙K))。可见，高温退火过程中，

点缺陷和位错的湮灭显著降低了电子的散射，从而

使得 W-0.5%TaC 合金的导热性得到改善[47]。同样，

对于热轧过程中存在的动态回复和动态再结晶阶

段对缺陷的湮灭也对热导率的提升起到一定的促

进作用。 

 

 
图 5  不同状态 W-TaC 合金热导率与温度的变化关系[46] 

Fig. 5  Comparison of thermal conductivity of SPSed W 

and W-0.2%TaC, W-0.5%TaC, W-0.8%TaC, W-1.0%TaC, 

rolled W-0.5%TaC and rolled W-0.5%TaC annealed at 

800 ℃[46] 

 

但变形材料的主要缺点是变形织构会导致材

料的导热系数呈各向异性。轧制加工后基体中存在

的织构，使得材料在一定织构取向上的热导性能较

为优越， 111 密排方向表现出最大的热导率，而且

沿 RD 方向的热导率明显高于 ND 方向的热导率。

而 YAO 等[48]制备的热轧 W-Y2O3 合金在 RD 和 ND

方向上的热导率近似一致(见图 6)。沿 RD 方向晶体

取向主要为[110]，而沿 ND 方向的晶体取向主要为

[100]。这说明纤维织构对热导率的影响被晶体取向

产生的热导率差异所抵消，使得轧制态 W-Y2O3 合

金在不同取向上获得相同的导热性能，在 300 K 时

具有高达 188 W/(m∙K)的热导率，显著减小了

W-Y2O3合金在高热流作用下材料内部的温度梯度，

提高了材料在高温环境中的性能稳定性。因而可以

通过控制轧制加工变量使有利取向的织构类型增

多，获得具有高热导率的颗粒增强钨合金。 

 

 
图 6  热轧W-Y2O3合金沿不同轧制取向热导率与温度的

变化关系[48] 

Fig. 6  Thermal diffusivity of W-Y2O3 specimens at 

original and rolled state along various directions[48] 

 

对于聚变堆部件用颗粒增强钨合金，在正常服

役工作环境中，偏滤器部位的部件受到的稳态热负

荷为 5~10 MW/m2[49]。而当等离子体发生瞬态事件

时，如主要等离子体中断、边缘局部模式(ELMs)

和垂直位移事件(VDEs)，这些瞬态热负荷事件可能

导致反应器温度显著升高，超过正常工作温度，偏

滤器部位的瞬态热负荷可以达到 20 MW/m2 [50]。材

料在温度梯度和热应力作用下出现粗糙化、开裂、

熔融等严重形貌和结构损伤，将导致聚变反应堆部

件服役失效和污染等离子体。热冲击裂纹形成的一

般机理主要归因于高温热流作用过程中温度梯度

产生的热应力使得材料出现凸起，开裂和剥落。因
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此，钨材料的抗热冲击损伤性能与热导率密切相

关，良好的导热性能将会显著减小材料在热流作用

下产生的温度梯度，提高材料的抗热负荷损伤性

能。此外，更高的韧性也会提高材料在热冲击作用

下的开裂阈值，因为良好的韧性可以使材料在热冲

击作用下通过微塑性变形来释放应力，抑制裂纹的

产生与扩展，进而改善材料在热负荷作用下的损伤

行为[51]。 

XIE 等[52]通过轧制和型锻分别制备了 W-ZrC

合金，采用单脉冲电子束对合金试样在室温下进行

了不同功率密度的热冲击实验，停留时间为 5 ms。

图 7 展示了两种合金试样在瞬态热冲击作用后表面

形貌和结构损伤，可以明显看出在瞬态热负荷作用

下，轧制态 W-ZrC 合金比锻造态 W-ZrC 合金具有

更好的抗热震性能。锻造态 W-ZrC 合金在 0.44 

GW/m2 热负荷作用下，产生了明显的开裂，而轧制

态 W-ZrC 合金在高达 0.88 GW/m2 热负荷作用下，

裂纹才开始产生。造成这种差异主要是两种试样热

导率和韧性的差异，一方面，轧制态 W-ZrC 合金的

热导率比锻造态 W-ZrC 合金的热导率高出 20 

W/(m∙K)；另一方面，轧制态 W-ZrC 合金的抗弯强

度高达2.84 GPa，比锻造态W-ZrC合金要高出一倍，

轧制加工和颗粒强化对 W-ZrC 合金强度和韧性的

改善显著提高了钨材料的热负荷开裂阈值。 

为了便于比较，一些文献中报道的钨合金(例

如，纯 W[54]，W-ZrC[49]，W-Y2O3
[55]，W-La2O3

[56]

和 W-TaC[41])与 ITER W 的瞬态热冲击开裂阈值总

结如表 2 所示。相对于轧制态 W-ZrC 合金的高热负 

 

 

图 7 不同功率密度热负荷加载后轧制态和锻造态 W-ZrC 样品表面 SEM 像[52] 

Fig. 7 SEM micrographs of loaded areas on swaged W-ZrC ((a)−(d)) and rolled W-ZrC ((e)−(f)) after a single pulse for 5 ms 

at RT with various absorbed power densities: (a) 0.44 GW/m2; (b) 0.66 GW/m2; (c), (d) 0.88 GW/m2; (e), (f) 1.1 GW/m2[52] 
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荷开裂阈值，烧结态颗粒增强钨合金的开裂区间均

低于 0.88 GW/m2，值得注意的是，La2O3 的添加，

不仅没有改善钨合金的热冲击损伤行为，还使得钨

合金在 0.17 GW/m2 下就出现了明显的热裂纹，这

可能是因为 La2O3 颗粒在晶界处的不均匀分布对热

导率的降低，以及颗粒掺杂对晶粒的细化造成的。

可见颗粒增强对钨合金性能的影响有利有弊，因而

需要选择合适的第二相和掺杂量，以获得综合性能

优异的钨合金。通过后续轧制加工对热导率和韧性

的提升可以有效改善钨合金在瞬态热负荷作用下

的损伤行为，因而轧制加工是制备满足未来聚变堆

用颗粒增强钨合金的可靠工艺。 

 

表 2  一些文献中报道的颗粒增强钨合金在瞬态热负荷

作用下的开裂阈值 

Table 2  Cracking threshold of some reported particle- 

reinforced tungsten alloys under transient thermal load 

Alloy State 
Crack thresholds/ 

(GW∙m−2) 
Ref. 

ITER W − 0.22−0.33 [53] 

W As sintered 0.33−0.55 [54] 

W-ZrC As rolled 0.88−1.1 [52] 

W-ZrC As swaged 0.22−0.44 [52] 

W-Y2O3 As sintered 0.42−0.53 [55] 

W-La2O3 As sintered 0.17−0.22 [56] 

W-TaC 
As rolled and 

annealed 
0.33−0.44 [41] 

 

3  总结与展望 
 

颗粒强化钨合金作为未来聚变装置用重要候

选材料之一，在力学性能和导热性能方面仍然具有

一定的不足。而轧制加工可以有效降低颗粒增强钨

合金DBTT和提高其在高热流环境中的力学性能稳

定性，为制备未来聚变装置用高性能颗粒增强钨合

金提供了一种可靠加工方法。轧制加工后的钨基体

中产生的可动位错密度和小角度晶界密度的增加

等，显著降低了颗粒增强钨合金的 DBTT，改善了

材料的韧性。而且，由于颗粒掺杂对晶粒细化引起

的热导率降低可以在轧制加工后得到很好改善。轧

制变形过程中产生的组织和性能各向异性对热导

率的影响也可以通过控制轧制工艺，获得合适的晶

体取向来消除。从 Xie 等[40]在轧制 W-Y2O3合金中

添加 Zr 元素的研究中发现，微量合金元素的添加

可以进一步降低颗粒增强钨合金的 DBTT。因此，

通过添加微量合金化元素进行复合掺杂，结合合适

的轧制工艺或许可以进一步改善颗粒增强钨合金

的性能。 

目前关于轧制加工对颗粒增强钨合金力学性

能、热导率和抗热冲击损伤性能的研究，主要是通

过热轧加工制备合金试样。理论上，在没有回复和

再结晶过程的冷轧加工对材料韧性的改善应该优

于热轧加工，因此，如果可以制备具有一定韧性的

钨基复合材料，如添加少量的 Re 元素或韧型纤维

对颗粒增强钨合金可加工性的改善作用，将有希望

进一步通过冷轧工艺制备不含动态回复与再结晶

过程的高性能钨合金。而且轧制过程中，不同面的

变形程度存在差异，轧制取向和织构对颗粒增强钨

合金性能各向异性的研究是十分必要的。此外，不

同轧制工艺，包括轧制速度、轧制道次、道次压下

量以及开轧和终轧温度等工艺参数对钨基复合材

料性能的影响，也需要在不久的将来进行深入研

究，完善并建立相应的参数和性能数据库，为未来

制备具有良好力学性能、抗热冲击和辐照损伤性能

的先进颗粒增强钨合金提供数据参考与方案借鉴。 
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particle-reinforced tungsten alloys for fusion devices 
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Abstract: Tungsten (W) is considered to be the most ideal candidate material for fusion devices due to its high 

melting point, high sputtering threshold, and good thermal conductivity. A series of microstructure transformations 

of particle-reinforced tungsten alloy during rolling process will have a certain influence on the properties of the 

materials. This article reviews the effects of rolling on the mechanical properties, thermal conductivity and 

resistance to thermal shock damage of particle-reinforced tungsten alloys, and points out the research prospects and 

development directions of tungsten materials for thermonuclear fusion reactors. 

Key words: plasma-facing materials; particle-reinforced tungsten alloys; rolling process; microstructure; 

properties 
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