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摘要 金属丝材作为一类独特的结构及功能材料, 具有悠久的发展历史, 并在诸多领域发挥着不可替代的作用. 目
前, 人们已经发展了多种成熟的丝材加工工艺, 并制备出多种高强韧金属丝材. 其中, 传统珠光体钢丝保持着金属

丝材最高抗拉强度的世界纪录, 而新型高熵合金丝材成功克服了传统丝材强度与塑性之间的矛盾关系和低温脆性

的问题, 显示出在复杂服役环境下的巨大应用潜力. 由于金属丝材各异的微观结构和物理化学特性, 其表现出各自

独特的力学行为和复杂迥异的强塑性变形机理. 多晶合金丝材的高强度主要源于界面强化和位错强化等多种强化

机制的共同作用, 其塑性变形涉及位错运动和变形孪生等多种复杂的塑性变形机理; 非晶合金丝材的高强度源于

其本征的原子无序结构, 其塑性变形则主要与流动缺陷的激活与聚集有关. 为了进一步实现金属丝材强韧化, 研究

者提出了微观组织细化和不均匀结构设计等有效途径. 随着金属丝直径的减小, 变形尺寸效应显现, 考虑尺寸效应

的应变梯度塑性理论相继发展并有效应用于金属丝材力学行为描述. 本文对金属丝材的发展历史、制备工艺和典

型高强金属丝材的力学行为、强塑性变形机理以及本构模型进行了回顾与综述, 并对未来研究值得关注的方向提

出了几点展望.
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金属材料是人类赖以生存和发展的重要物质基础,
在推动社会生产力发展方面扮演着关键角色, 其生产

和应用能力被视为衡量国家工业实力的重要标准. 在

广泛的金属材料家族中, 金属丝材的问世极大地拓宽

了金属材料的应用范围, 满足了细小尺寸和复杂形状

的需求, 在文化艺术领域和工程实践中都展现出了独

特的魅力. 然而, 日益严苛的服役环境以及节能减排的

迫切需求对金属丝材的性能提出了更高的要求, 高性

能金属丝材的研发与其力学行为研究已成为一项亟须

开展的重要课题.

1 金属丝材的发展历史

金属丝材作为一种柔性金属结构, 在人类文明发

展中发挥着重要的作用. 关于金属丝材使用的记载最

早可以追溯至公元前约3000年的古埃及时期[1], 当时

的工匠将黄金和银加工成细丝, 用于制作装饰、珠宝

和艺术品(图1(a))[2]. 在我国商代青铜铸造时期, 一些青

铜器物上亦出现了凹凸有致的丝状纹饰. 花丝工艺[3]作

为我国古代金工传统工艺之一, 自春秋时期兴起后迅

猛发展. 工匠们采用拉拔工艺将金、银、铜等较软的

金属加工成细丝, 并通过编织、堆垒、平填、镶嵌和
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焊接等手法创造出精美的花丝艺术品. 在汉代时, 我国

已经出现了许多细致而完整的花丝镶嵌作品, 甚至还

有成形的金丝编织品[4], 如金缕玉衣. 到了明代, 金属

丝材的制备和编制技艺进一步发展至更高超的水平,
如明代万历皇帝精妙绝伦的金翼善冠(图1(b))[1]和孝端

皇后奢华贵气的凤冠(图1(c))[1]便是例证.
随着时间的推移, 金属丝材的应用范围逐渐扩大

到生产工具等领域, 相关制备技术也不再拘泥于质地

相对较软的金属. 例如, 制作铁丝首先通过锻打制成薄

铁片, 再利用“拉杆”工具将其拉长成细丝. 随着匠人们

逐渐掌握了金属拉丝工艺的核心技术, 大约宋代前后,
铜铁拉拔技术出现, 并在明清时期大规模发展[1]. 明代

《嘉靖浙江通志》中便谈到了铜、铁的拉拔产品, 即

粗细铜丝和粗细铁丝, 这表明当时杭州府的铜铁拉拔

生产皆已具有相当规模. 《天工开物》卷十“锤锻·针”
条更是详细描述了拉拔工艺制备针的整个工艺, 书中

记载: “凡针, 先锤铁为细条, 用铁尺一根, 锥成线眼,
抽过条铁成线. 逐寸剪断为针. 先镁其末成颖, 用小槌

敲扁其本, 刚锥穿鼻, 复镁其外”. 该工艺的原理与现代

拉拔工艺基本一致.
工业革命的到来极大提升了金属丝材的生产能力

和规模. 19世纪末至20世纪初, 电工行业对金属丝材的

需求激增, 电线和电缆的制作成为其主要用途. 此后,
电子和通信技术迅速发展, 金属丝材在电子设备、通

信线缆和电气工程中的应用也大大增加. 如今, 随着工

业技术的不断进步, 金属丝材的制备工艺经历持续的

改进和创新已日趋成熟, 丝材的质量和精度都有了显

著提升, 种类也日渐繁多, 如镍、钛、镁、不锈钢等.
在现代, 金属丝材已在各个领域发挥着不可替代的重

要作用. 例如, 在功能应用方面, 键合金丝凭借其优异

的化学稳定性和导电性, 成为支撑半导体器件等精密

仪器快速发展的重要组成部分(图1(d))[5]; 铝合金丝和

铜合金丝作为良好的导电材料, 广泛应用于电能传输

作业(图1(e))[6]; 在结构应用方面, 镁合金丝因其低密

度、高比强度和良好的加工性能等, 在汽车工业中展

现出广阔的应用前景; 镍合金丝则因其优异的耐腐蚀

性和高温力学性能等, 主要用于高温高压、腐蚀性气

体和化学介质的工作环境, 如航空发动机、化工设备

和核工业设备等. 此外, 由高强度钢丝捻绕而成的钢丝

绳或钢索以其较高承载能力和良好弯曲性能等优点,
在工程实践中扮演着不可替代的角色, 如阻拦索(图1(f))
和桥梁斜拉索(图1(g))[7]等. 根据国家标准GB/T 341-2008
《钢丝分类及术语》, 抗拉强度大于1000~2000 MPa的
钢丝被称为较高强度钢丝,抗拉强度大于2000~3000 MPa

图 1 金属丝材的应用实例. (a) 项链[2]. (b) 金翼善冠[1]. (c) 凤冠[1]. (d) 键合金丝[5]. (e) 高铁接触线[6]. (f) 阻拦索. (g) 斜拉桥[7]

Figure 1 Application examples of metallic wires. (a) Collar of Psusennes[2]. (b) Golden crown[1]. (c) Queen’s crown[1]. (d) Gold bonding wire[5]. (e)
Contact wire in high-speed railway[6]. (f) Arrester wire. (g) Cable-stayed bridge[7]
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的钢丝被称为高强度钢丝. 鉴于此, 本文关注的高强金

属丝材泛指抗拉强度大于1000 MPa的金属丝材.
近年来, 一些新型先进合金展示出优异的力学性

能以及在复杂环境下服役的巨大潜力, 如非晶合金、

高熵合金等, 为新型高强金属丝材的开发提供了重要

的材料基础. 由日前新兴的形状记忆合金所制备的新

型金属丝材, 因具备独特的形状记忆效应和超弹性等

优异性能, 在航空航天和机械制造等领域得到大范围

推广. 非晶合金丝材则因其优异的软磁特性和巨磁阻

抗效应等, 在生物医疗等领域形成了新质生产力. 新涌

现的高熵合金丝材不仅在常温、准静态下具有出色的

强韧匹配, 尤其在冲击和低温条件下表现更为优异的

强度和塑性变形能力, 有望为极端条件下的高强合金

绳索开发奠定基础.

2 金属丝材的制备工艺

金属丝材的制备工艺经历几千年的发展, 针对不

同丝材属性与需求, 已形成较为成熟的制备方法和工

艺. 目前, 常用的金属丝材制备工艺主要包括拉拔法、

回转水纺法、玻璃包覆法、熔体抽拉法和过冷液相区

拉拔成型法等. 本节简要介绍上述几种丝材制备工艺

的基本原理、优缺点及相关应用, 以通过对这些制备

工艺的认识和不断改进获得具有优越性能的金属丝材.

2.1 拉拔法

拉拔法是目前工业大批量生产金属丝材的最常用

方法, 其基本原理是对金属棒材或盘条施加轴向拉拔

力, 使其穿过特定规格的加工模具, 通过连续多道次加

工, 将棒材或盘条逐级拉拔至规定尺寸, 最终制备得到

目标尺寸的金属丝材, 如图2(a)所示[8]. 在此过程中, 金
属丝材的拉拔应变可用公式εd=2ln(d0/d)计算, 其中d0和
d分别代表丝材拉拔前后的直径. 若根据温度分类, 可

以将低于金属再结晶温度时进行的拉拔称为冷(拉)拔,
而将高于金属再结晶温度时进行的拉拔称为热(拉)拔.
在整个工艺流程中, 拉拔力、减径量、拉拔速度和拉

拔道次等诸多因素都会对金属丝材的微观结构产生影

响, 进而显著影响其力学性能. 例如, Hwang[9]采用不同

的拉拔工艺参数, 制备了有效应变相同但结晶取向不

同的TWIP钢丝样品. 准静态拉伸测试结果显示, 拥有

不同微结构的冷拔TWIP钢丝展现出了迥异的力学

性能.
采用拉拔法制备金属丝材具有许多优点: (1) 设备

简单, 操作方便, 效率高, 可以实现高精度加工; (2) 金

属丝材在穿过模具时会发生剧烈的塑性变形并伴随强

度提升, 因此通过控制拉拔温度, 可以调控丝材尺寸和

强度的匹配; (3) 丝材的长度和尺寸都可以得到有效保

障, 且具有较大的调控空间. 然而, 拉拔法也存在一定

的缺陷. 首先, 对于塑性较差的金属, 采用拉拔法制备

丝材会面临较大困难; 其次, 对于易氧化的金属, 当其

塑性在冷拉拔过程中消失殆尽时, 制备直径更细的丝

材将变得尤为困难; 同时, 当采用热拉拔加工黏性较大

的金属时, 高温还会引起明显的金属软化和黏模现象,
进而导致丝材加工失败.

拉拔法不仅在传统金属丝材, 如珠光体钢丝[10~13]

的制备方面具有广泛的应用, 同时已被成功用于制备

各类新型合金丝材, 例如形状记忆合金丝材[14]和高熵

合金丝材[15~24]等. 图2(b)展示了戴兰宏团队[16]近期采

用拉拔法制备的直径为0.50 mm的超高强AlCoCrFe-
Ni2.1共晶高熵合金丝材. 该丝材具有良好的圆整度和表

面状态, 并且能够保持极好的均匀性, 展现出拉拔法的

巨大优势.

2.2 玻璃包覆法

玻璃包覆法是一种制备金属微纳米丝材的工艺,
最早由Taylor[25]在1924年提出, 后被Ulitovsky[26]发展改

进, 因此也被称为Taylor-Ulitovsky法. 该方法的基本原

理如图2(c)所示[27]: 将母合金放置于高硼硅玻璃管底

部, 通过感应线圈对母合金进行加热; 在合金熔化的过

程中, 高硼硅玻璃管底部会由于热传导作用逐渐软化;
待母合金完全熔化成液体后, 合金熔池会在重力、支

持力、电磁力和气体压力4种力的耦合作用下保持稳

定; 此时将带有尖端的玻璃棒从已软化的高硼硅玻璃

管底部插入并引丝, 从而形成表面包覆一层玻璃的金

属丝材. 在整个工艺流程中, 母合金的质量、高硼硅玻

璃管的壁厚和管内的气体压力等多个参数均会对金属

微米丝的成丝稳定性产生影响, 并决定金属微纳米丝

材的最终尺寸.
玻璃包覆法的优点在于: (1) 制备流程简便, 效率

高; (2) 金属丝材是在熔融状态下一次成型, 可以避免

拉拔过程中引入的剧烈塑性变形, 因此适用于制备塑

性较差的金属合金微纳米丝材; (3) 在丝材成型过程中

的玻璃外壳可以有效防止丝材产生氧化现象. 然而, 该
方法也存在一定的应用限制. 首先, 母合金成分中不能

含有与玻璃管发生反应的元素, 例如Al元素、Ti元素
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图 2 5种金属丝材制备工艺及相应应用实例. 拉拔法(a)[8]及AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金丝(b)[16]. 玻璃包覆法(c)[27]及CoCrNi中熵合金丝(d)[31].
回转水纺法(e)[33]及Cu-Al-Ni-Ti-Cr形状记忆合金丝(f)[33]. 熔体抽拉法(g)[37]及Zr50.5Cu27.45Ni13.05Al9非晶合金丝(h)[37]. 过冷液相拉拔法(i)[42]及
Pd40Cu30Ni10P20非晶合金丝(j)[42]

Figure 2 Five preparation technologies for fabricating metallic wires and corresponding application examples. Drawing method (a)[8] and
AlCoCrFeNi2.1 eutectic high entropy alloy wire (b)

[16]. Glass-coated method (c)[27] and CoCrNi medium entropy alloy wire (d)[31]. Rotating water melt-
spinning method (e)[33] and Cu-Al-Ni-Ti-Cr shape memory wires (f)[33]. Melt-extraction method (g)[37] and Zr50.5Cu27.45Ni13.05Al9 amorphous wires (h)

[37].
Drawing method in supercooled liquid region (i)[42] and Pd40Cu30Ni10P20 amorphous wires (j)

[42]
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和Zr元素等; 其次, 该方法对母合金熔液的流动性要求

较高, 具有较大黏性的金属液体不适用该方法. 此外,
玻璃管的软化温度需要与母合金的熔点相匹配; 玻璃

管的膨胀系数不能与母合金的膨胀系数差别过大, 否

则在拉丝过程中, 丝材在较大的内应力作用下容易发

生断裂.
目前, 玻璃包覆法被广泛用来制备非晶合金丝材

和形状记忆合金丝材, 如Fe基[28]
、Ni基[29]非晶合金丝,

Cu-Sn形状记忆合金微米丝和Ni2MnGa合金微米丝

等[27]. 2013年, 北京科技大学张勇团队[30]采用该方法制

备出高质量的Co基非晶合金微米丝, 发现该丝材的巨

磁阻抗行为由单峰转变为双峰. 2021年, 戴兰宏团队[31]

首次尝试采用玻璃包覆法制备中熵合金微米丝并取得

成功. 如图2(d)所示, 通过玻璃包覆法制备的CoCrNi中
熵合金微米丝直径均匀且表面较为光洁, 不存在裂

缝、孔洞等宏观缺陷, 为新型微米高强合金丝材的研

发开辟了一条可行的道路.

2.3 回转水纺法

回转水纺法是由日本学者Ohnaka等人[32]发明的另

一种制备金属微米丝材的工艺. 该方法的基本原理如

图2(e)所示[33]: 将母合金放入一个底部开有小口的石英

玻璃管中, 待母合金经感应线圈加热熔化后, 从玻璃管

顶端充入高压氩气, 使母合金熔液通过石英玻璃管底

部的小口喷入旋转的冷却液中, 从而形成尺寸在微米

量级的金属丝材. 在整个制备流程中, 气体压力、石英

玻璃管底部小口的直径、石英管底部小口离液面高

度、入射角度、水层厚度及转轮的速度等众多因素将

直接影响金属微米丝的成丝稳定性及成型微米丝的

直径.
利用回转水纺法制备金属丝材的优点主要在于:

(1)流程短,成本低,能够实现连续生产; (2)丝材中杂质

较少, 材料纯净度和质量高; (3) 能够抑制多元化合金

在常规凝固过程中的偏析现象, 同时细化丝材的组织

结构. 然而, 利用回转水纺法制备金属丝材也存在一定

的应用限制. 首先, 母合金成分中也不能含有会与玻璃

管反应的元素; 其次, 由于熔化的金属液体需要经过一

段空气后再进入冷却液, 氧化问题很难避免, 因此易氧

化的合金也不适用该方法; 此外, 受石英玻璃管软化温

度的限制, 该方法无法制备熔点较高的金属合金丝材;
最后, 该方法制备的金属微米丝尺寸有限, 通常在

100 μm左右, 直径更细的金属微纳米丝很难制备.

目前, 回转水纺法已被用于制备形状记忆合金丝

材[33]和多种非晶合金丝材[34,35]. 如图2(f)所示, Ochin等
人[33]通过该方法制备出的Cu-Al-Ni-Ti-Cr形状记忆合

金微米丝直径约为195 μm, 其圆整性良好, 可以保持均

匀的直径, 这主要取决于制备流程中各种参数的调控.

2.4 熔体抽拉法

熔体抽拉法最早由Maringer和Mobley[36]于1972年
提出, 经过不断发展完善, 现在通常用于制备直径较小

的金属微米丝. 该方法的基本原理如图2(g)所示[37]: 将

一根直径数毫米的金属棒材置于氮化硼陶瓷管中, 调

整氮化硼陶瓷管位置使金属棒材处在感应线圈中间,
之后使用试样顶杆控制金属棒材在竖直方向上的升降.
当金属棒材被加热至其熔点以上约50°C后, 将其抬升

使端部金属熔液与高速旋转的铜轮边缘相接触, 抽拉

出的金属液体快速冷却并在表面张力的作用下形成圆

滑的金属微米丝.
熔体抽拉法制备金属丝材的优点在于: (1) 工序简

单、成本低廉; (2) 可以克服回转水纺法和玻璃包覆法

对合金成分限制上的固有缺陷; (3) 整个制备过程在真

空环境下完成, 可以避免丝材的氧化现象. 然而, 该方

法的缺陷主要在于: 对于熔融态金属黏度较低的合金,
其在随旋转铜轮刃口的引导下难以形成稳定连续的毛

细液流, 这会导致制备的样品较短, 且尺寸和组织的不

均匀性较大[38].
目前, 熔体抽拉法已经被成功用于制备Zr基[39]和

Ti基[40]等非晶合金丝. Liao等人[37]使用熔体抽拉法成

功制备出直径约50 μm的Zr50.5Cu27.45Ni13.05Al9非晶合金

微米丝, 其表面光滑直径均匀, 制备效果良好(图2(h)).

2.5 过冷液相区拉拔成型法

过冷液相区拉拔成型法是一种专门制备非晶合金

微纳米丝的方法, 因此又称非晶合金热拉法, 最早由

Nakayama等人[41]在制备非晶合金纳米丝时提出, 主要

是利用非晶合金在过冷液相区优异的成型能力. 该方

法的基本原理如图2(i)所示[42]: 在非晶合金棒材的下端

悬垂一个重物, 通过感应加热使其进入过冷液相区的

温度区间; 在重物重力的作用下, 非晶合金棒材会被拉

成细长的丝材. 通过改变重物的质量, 可以制备尺寸在

微米量级甚至纳米量级的非晶合金丝材. 与上述所有

制备金属丝材的方法相比, 过冷液相区拉拔成型法的

优缺点是显而易见的. 该方法不仅简单高效、成本低,
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能够稳定连续地制备非晶合金丝材, 同时所制备的非

晶合金丝材尺寸分布范围很广, 并且可以通过控制重

物的质量实现精准调控. 然而, 该方法仅适用于具有玻

璃态转变行为的非晶合金, 对于其他合金不具备可

行性.
2010年, 中国科学院物理研究所汪卫华团队[42]使

用 过 冷 液 相 区 拉 拔 成 型 法 成 功 制 备 出 尺 寸 在

100 μm~70 nm的非晶合金丝材. 图2(j)展示了他们通过

该方法制备出的Pd40Cu30Ni10P20非晶合金丝材, 该丝材

不仅可以拥有充足的长度, 甚至还表现出了良好的弯

曲塑性.
除了上述5种常见的丝材制备方法以外, 研究人员

还开发出诸如刮削法、切削法、研磨法、气体雾化法

和电解法等在内的其他多种丝材制备方法, 也取得了

丰富的研究成果, 此处不再做过多赘述.

3 高强金属丝材的力学行为

金属丝材作为结构材料的重要组成, 其强度和塑

性等力学性能决定了金属丝及其构件在工程应用中的

服役安全, 是研究者关注的焦点. 由于传统金属丝材成

分调控的可选择性非常有限, 其力学性能的提升主要

依赖于制备工艺参数的控制. 然而, 强度与塑性之间的

固有矛盾关系严重限制了其力学性能的进一步突破,
传统高强金属丝材逐渐难以满足日益提高的实际需求,
如充足的延伸率和环境适应性等. 随着服役环境的日

益严苛, 如高速冲击、低温、腐蚀等复杂应用场景对

传统金属丝材提出了严峻的挑战, 新型高强金属丝应

运而生. 此外, 随着精密仪器和先进制造技术领域的蓬

勃发展, 微米尺度高强金属丝材也逐渐发挥不可替代

的作用.
图3汇总了部分高强合金丝材的极限抗拉强度-真

实延伸率Ashby图, 包括传统珠光体钢丝[43~48]
、钛合金

丝[49]
、镍合金丝[50]

、新型非晶合金丝[37,51,52]和高熵合

金丝[16~24,31]. 可以看到, 镍合金丝材和钛合金丝材均有

着优异的抗拉强度, 其中钛合金丝材还具有良好的塑

性变形能力. 目前强度最高的合金丝材为珠光体钢丝,
其抗拉强度可以达到6.88 GPa. 新型非晶合金微米丝材

也可以达到超高的强度,但其塑性通常不超过5%.相比

之下, 高熵合金丝材不仅在室温下展现出非凡的强度

塑性组合水平, 兼具高强度和高塑性, 甚至在液氮温度

下展现出更加出色的力学性能, 成为一类极具发展潜

力的新型合金丝材. 本文重点介绍珠光体钢丝、非晶

合金丝材和高熵合金丝材3种高强金属丝材, 它们分别

作为传统和新型高强金属丝材的典型代表, 均展现出

引人注目的力学性能, 然而迥异的微观组织结构又使

它们展现出不同的塑性变形机理. 相信关于该3种典型

高强金属丝材的介绍也将对其他高强金属丝的研究产

生重要的借鉴意义.

3.1 传统高强珠光体钢丝

珠光体钢丝是一种由接近共析成分的钢材制成的

丝材, 其微观组织结构通常由铁素体和渗碳体片层组

成, 其中相对较软的铁素体主要为材料提供塑性, 而相

对较硬的渗碳体片层主要提供强度. 通过拉拔工艺, 珠
光体钢丝可以展现出比基材高数倍的超高抗拉强度,
如图4(a)所示[44]. 1966年, Embury和Fisher[53]通过冷拔

工艺将珠光体钢丝的强度提升至约4.25 GPa; 2014年,
Li等人[46]开发出抗拉强度可以达到6.88 GPa的超高强

度珠光体钢丝, 截至目前, 该超高强度珠光体钢丝的强

度仍然保持着钢丝强度的世界纪录.
由于高强珠光体钢丝的生产主要依赖于冷拉拔工

艺, 因此其力学性能严重受到拉拔参数的影响, 尤其是

预拉拔量. 图4(b)展示了冷拔珠光体钢丝强度增量随预

拉拔应变(ε)增加的变化趋势[13]. 随预拉拔量的增加, 丝
材的强度增量呈现出单调递增趋势. 在预拉拔真应变

图 3 多种高强金属丝材的极限抗拉强度-真实延伸率Ashby图, 包

含镍合金丝[50]
、钛合金丝[49]

、珠光体钢丝[43~48]
、非晶合金丝[37,51,52]

和高熵合金丝[16~24,31]

Figure 3 Ashby plot showing ultimate tensile strength versus true
elongation of various high-strength metallic wires, including nickel-
based alloy wires[50], titanium-based alloy wires[49], pearlitic steel
wires[43–48], amorphous alloy wires[37,51,52] and high entropy alloy
wires[16–24,31]
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较小时(ε ≤ 3), 丝材强度的增长率相对较小, 而在较大

的拉拔真应变范围内(ε > 3), 丝材强度的增长率会显著

提高. 这可能是因为在较大的预拉拔应变下, 丝材内部

渗碳体片层几乎完全调整为与拉拔平行排布[54]. 然而,
丝材的断裂延伸率却随预拉拔应变的增加而呈现下降

趋势, 如图4(c)所示[13]. 值得注意的是, 当预拉拔真应变

达到3及以上时, 丝材的断裂延伸率达到2%左右的饱

和值.
此外, 热处理工艺也会对高强珠光体钢丝的力学

性能产生显著影响. 2019年, 戴兰宏团队[48]详细研究了

不同热处理工艺对冷拔珠光体钢丝力学性能的影响.
他们首先将珠光体钢丝分别置于175~475°C不同温度

下热处理10 min后进行测试. 如图4(d), 当丝材在175和
250°C退火时, 其屈服强度和极限抗拉强度均得到显著

提高, 但其延伸率却有所下降. 当热处理温度升高至

400°C时, 丝材的塑性得到大幅提升, 但其强度有所下

降. 然而, 当处理温度达到325°C时, 一个特殊的转变点

出现. 此时不仅丝材的强度有所提升, 其塑性也得到了

极大优化. 随后, 他们再次将丝材置于325°C下分别热

处理0.5~60 min后进行测试, 与上述结果相似, 随着热

处理时间的增加, 丝材的强度也呈现先升高后下降的

趋势. 值得注意的是, 在该温度下保温2~30 min时, 丝

材的强度和塑性组合水平始终可以维持在几乎同一水

平, 尤其当保温时间在30 min时, 丝材的延伸率甚至提

升了近2倍. 微观结构表征显示, 珠光体钢丝中的渗碳

体片层在325°C退火过程中发生了少部分溶解, 但其整

体形貌仍维持不变. “藕断丝连”的渗碳体片层为两侧

的位错运动提供了有效通道, 从而实现了强度不降但

塑性大幅提升的性能特点. 该一步退火热处理工艺不

仅对珠光体钢丝的力学性能优化有着重要意义, 还将

为工业生产提供理论指导.
当预拉拔量较小时, 珠光体钢丝在拉伸断裂过程

中会表现出明显的颈缩行为, 同时其宏观断口形貌呈

现典型的杯锥状(图4(e))[48], 证明丝材发生了韧性断裂.
杯锥状断口由呈粗糙纤维状的纤维区、呈放射状花样

的放射区和呈光滑剪切面并与轴向呈45°角的剪切唇

区组成. 其中, 纤维区位于断口的中心位置(图4(f))[48],
是丝材发生正断裂的区域; 放射区紧邻纤维区, 是裂纹

由缓慢扩展向快速不稳定扩展转化的区域; 剪切唇区

在最外侧, 是丝材最后发生剪切断裂的位置. 当预拉拔

真应变较大时, 尽管丝材在拉伸断裂过程中不再表现

出明显的颈缩行为(图4(g)), 但是放大后的断口形貌仍

然呈现出典型的韧窝结构(图4(h)). 同样的现象在Li等
人[46]研发的超高强度珠光体钢丝中也被观测到.

由于珠光体钢丝中的铁素体和渗碳体片层界面处

更容易形成局部应力集中区, 因此微孔洞可以在该位

图 4 多种珠光体钢丝的力学性能及断口形貌. (a)珠光体钢丝的真实应力-应变曲线[44]. (b)珠光体钢丝强度随预拉拔量的变化[13]. (c)珠光体钢

丝延伸率随预拉拔量的变化[13]. (d) 珠光体钢丝力学性能随退火温度的变化[48]. 预拉拔应变为2.34(e, f)和5.0(g, h)时珠光体钢丝的断口形貌[48]

Figure 4 Mechanical properties and fracture morphologies of various pearlitic steel wires. (a) True stress-strain curves of pearlitic steel wires[44]. (b)
The change of strength of pearlitic steel wires with drawing strain[13]. (c) The change of elongation of pearlitic steel wires with drawing strain[13]. (d) The
change of mechanical properties of pearlitic steel wires with annealing temperature[48]. The fracture morphologies of pearlitic steel wires at pre-drawing
strains of 2.34 (e, f) and 5.0 (g, h)[48]
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置产生并导致渗碳体片层断裂. 此外, 微孔洞还可以在

由9~10个空位组成的纳米孔洞处产生[55,56]. 随着应力

的不断增大, 这些孔洞逐渐扩大合并, 变形会局限在孔

洞之间的剪切带中, 并在此处发生断裂. 当预拉拔量较

小时, 丝材内的应力状态相对较低, 微孔洞的形成和破

裂在变形的最后阶段出现, 但均匀变形的状态已经被

保留下来, 丝材在应力峰值出现的地方开始发生颈缩.
Tvergaard和Needleman[57]通过对圆形拉伸杆的杯锥断

裂进行分析进一步指出, 颈缩在裂纹开始时就已基本

停止. 当预拉拔真应变较大时, 珠光体钢丝内超高的应

力水平促使这些微孔洞迅速合并在一起, 裂纹在丝材

发生颈缩之前就已经开始, 从而导致丝材发生了韧性

断裂而没有实质性的颈缩现象[13].
由于兼具超高的拉伸强度和一定的变形能力, 加

之生产成本低廉, 珠光体钢丝是一种极具吸引力的材

料. 随着工业技术以及各种研究手段的不断成熟, 珠光

体钢丝的力学性能不断取得突破, 人们对珠光体钢丝

强塑性变形机理的认知也在不断加深. 珠光体钢丝的

存在为未来各类高强金属丝材的研发奠定了重要的

基础.

3.2 高强非晶合金丝材

非晶合金(amorphous alloy), 又称金属玻璃(metal-
lic glasses), 是一种新型的无序合金材料. 传统液态金

属快速凝固主要依赖于较快的冷却速度或很大的过冷

度. 当冷速足够快或过冷度足够大时, 晶体的形核与长

大会受到有效抑制, 这是形成非晶合金的必要条件. 自
1960年美国加州理工学院Duwez研究组[58]首次制备出

Au-Si非晶合金条带以来, 目前已经相继问世众多玻璃

形成能力强且性能优异的非晶合金体系, 如Mg基[59]和

Ce基[60]等非晶合金. 此外, Lu等人[61]还使用传统滴铸

方法制备出大尺寸的非晶钢. 这些非晶合金不仅展现

出了诸如高强度、高硬度、高弹性极限、高断裂韧

性、剪切自锐性等优异的力学性能[62~64], 还展现出了

如耐磨性、抗腐蚀性、良好的软磁性、储氢性能、抗

辐照性等一系列优异的物理和化学性能[65~67], 成为一

类新型的具有巨大应用潜力的高性能工程材料[68].
对于尺寸较大的非晶合金材料, 全面和透彻的冷

却非常困难, 尤其是材料的中心区域, 因此制备三维大

尺寸的非晶合金十分困难, 这给非晶合金的规模生产

带来了极大挑战. 为了实现较大的冷却速率, 非晶合金

只能制备成有限尺寸的块体或薄膜等, 以保证快速散

热, 一维非晶合金丝材很好地满足了这一条件. 由于具

备类似玻璃的热塑性加工特性, 以及独特的机械和物

理性能, 非晶合金丝材展现出巨大的天然优势. 其中,
液态金属在玻璃转变点附近的黏度变化会对非晶合金

丝材的成型质量和性能产生显著影响, 制备工艺与合

金黏度参数的不匹配很容易导致非晶合金丝材出现圆

度不佳甚至表面划伤等问题.
1974年, Pampillo和Chen[69]采用熔体抽拉法成功制

备出了直径约0.30 mm的Pd78Si16Cu6非晶合金丝材, 发

现该丝材的屈服强度接近1.50 GPa, 同时还具备一定的

塑性. 1977年, Goto等人[70]运用玻璃包覆法成功制备出

了直径约5 μm的Fe80P16C3B1非晶合金丝材, 发现其极

限抗拉强度高达约2.50 GPa. 1981年, Masumoto等人[71]

采用回转纺丝法成功制备出直径为0.08~0.50 mm的Pd-
Cu-Si非晶合金丝材, 发现Pd77.5Cu6Si16.5非晶合金丝材

的极限抗拉强度约为1.56 GPa. 3种不同制备工艺为高

性能非晶合金丝材的开发奠定了重要的技术基础.
20世纪80年代, Hagiwara等人[51,72]再次采用回转纺

丝法成功制备出直径为0.10~0.12 mm的Fe基、Co基、

Pd基和Pt基多种体系的非晶合金丝材. 在准静态拉伸

测试中, Fe基和Co基非晶合金丝材均展现出超高的极

限抗拉强度(~3 GPa). 其中, Co77.5Si12.5B10非晶合金丝

材的极限抗拉强度可以达到3.58 GPa, 而Fe70Si10B20非

晶合金丝材的极限抗拉强度更是高达3.92 GPa. 此外,
研究人员通过对非晶合金体系的元素含量进行适当调

整, 实现了非晶合金丝材强度的进一步提升, 如图5(a)
所示.

非晶合金丝材也可以通过拉拔工艺和热处理工艺

进行力学性能优化. Hagiwara等人[51]研究发现, 当将

Co72.5Si12.5B15非晶合金丝材由0.13 mm逐级冷拉拔至

0.04 mm时, 丝材的极限延伸率和极限抗拉强度表现出

先升高后下降的趋势, 如图5(b), (c)所示. 当将丝材冷拔

至截面积收缩50%时, 其强塑性组合达到最优, 极限抗

拉强度从初始约3.45 GPa提升至3.58 GPa, 极限延伸率

也从初始约3.0%提升至4.5%. 继续进行冷拔工艺将导

致丝材的强度和塑性快速下降. 类似的趋势也在其他

多种非晶合金丝材的冷拔过程中被报道[71,73]. 2012年,
Wang等人[52]通过冷拉拔Co68.15Fe4.35Si12.25B15.25非晶合

金丝材至最佳的面积收缩率(约51%), 成功将丝材的强

度和塑性分别提升至4.32 GPa和4.1%. Waseda等人[73]

则选取了多种退火温度对Fe75Si10B15非晶合金丝材进

行热处理, 并测试了丝材强度和塑性的变化. 尽管在绝
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大多数温度范围内, 热处理会引起丝材塑性的明显劣

化, 但仍存在一定的温度区间, 非晶合金丝材强度和塑

性会得到同步提升, 如图5(d)所示. 因此, 通过选择适当

的冷拉拔和热处理工艺, 可以进一步提高非晶合金丝

材的力学性能, 获得具有最佳强度和塑性组合的非晶

合金丝材.
图5(e), (f)展示了Zr50Cu50非晶合金丝拉伸断口正

面和侧面的扫描电子显微镜图像[74]. 可以看到, 试样断

口形貌呈现脉状花纹, 且试样并未沿着最大剪应力

(45°)方向断裂, 而是与拉伸方向呈大约54°的夹角, 表

明在材料拉伸断裂过程中, 剪应力和正应力都发挥了

作用. 值得一提的是, 尽管非晶合金丝材的拉伸塑性较

为有限, 但它能展现出良好的弯曲延展性(图5(g))[37],
有些非晶合金丝[72,73]甚至弯折180°不会发生断裂. 在

金属丝材弯曲时, 其中性面的内外两侧分别受到压应

力和拉应力. 随着弯曲角度的增加, 拉压应力的大小也

增加, 且距离中性面越远, 其数值越大. 因此, 在非晶合

金丝弯曲时, 其中性面两侧都有大量剪切带出现, 且弯

曲的曲率半径越小, 两侧的剪切带分布越密集.

与传统合金丝材相比, 非晶合金丝材具备可精确

设计和控制的尺寸, 以及高度的结构均匀性和表面光

滑度等优点. 非晶合金丝材可以通过减小尺寸来避免

大块非晶合金严重的室温脆性问题, 并展现出良好的

弯折能力, 因此备受人们青睐. 20世纪80年代中期, 日

本的Unitika公司成功制备了直径为100 μm的BOL-
FUR®系列的非晶合金丝材 [ 7 5 ] , 其抗拉强度可达

3.53 GPa, 远高于同直径的不锈钢丝, 并且在延伸率和

屈服强度方面也展现出显著优势. 近年来, 国内科研机

构在非晶合金丝材领域不断取得进展并已初步形成产

业, 在航空航天、生物医疗等领域形成了全新生产力,
具有优异性能的非晶合金丝材已引起广泛的科学关注,
并为非晶合金的工程和功能应用开辟了新的道路.

3.3 高强高熵合金丝材

高熵合金(high-entropy alloys, HEAs), 也被称为复

杂成分合金(complex concentrated alloys, CCAs)或多主

元合金(multi-principle element alloys, MPEAs), 是人们

在探索大块非晶合金基础上发现的另一类新型合金.

图 5 多种非晶合金丝的力学性能和表面形貌. 不同合金成分(a)[51]、拉拔工艺(b, c)[51]和退火工艺(d)[73]对非晶合金丝材力学性能的影响. 非晶

合金丝材断口形貌(e, f)和弯曲形貌的扫描电子显微镜图像(g)[37,74]

Figure 5 Mechanical properties and surface morphologies of various amorphous wires. Effect of different alloy compositions (a)[51], draw processes
(b, c)[51] and annealing processes (d)[73] on the mechanical properties of amorphous wires. The scanning electron microscope images of fracture
morphologies (e, f) and bending morphologies of amorphous wires (g)[37,74]
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与传统合金不同, 高熵合金不再以单一金属元素作为

主体, 而是由多种主要元素按照等原子比或近似等原

子比组成的合金体系[76,77]. 当高熵合金作为结构工件

在各种领域中使用时, 其强度和韧性的匹配能力便成

为了衡量其力学性能的重要指标. 2014年, Gludovatz
等人[78]研究发现, FeCoNiCrMn高熵合金不仅在室温

(293 K)下展现出了良好的力学性能, 而且在低温下的

力学性能甚至更加优异. 随着测试温度不断降低至液

氮温度(77 K), 该高熵合金的强度和塑性同时得到了大

幅提升, 成功克服了传统单主元合金中强度和塑性的

矛盾关系. 此外, 该合金在室温和低温下的断裂韧性

(>200 MPa m1/2)还成功突破了传统金属材料的断裂韧

性极限. 近年来, 研究人员通过适当放宽成分和微结构

限制, 迅速开发出了众多具有更加优异力学性能的中

高熵合金[79~84], 有些中高熵合金的力学性能甚至完全

突破了传统材料的极限, 例如优异的动态冲击性能[85]

和超强的自锐性能[86]等. 因此, 高熵合金的出现为新型

高强韧金属丝材的研发提供了一条全新的思路.
2017年, 北京科技大学张勇团队[15]结合热旋锻工

艺和热拉拔工艺成功制备出了直径为1.00~3.15 mm的

Al0.3CoCrFeNi高熵合金丝材, 发现该丝材成功继承了

高熵合金随温度降低而强塑性同时提升的性能特点.
在室温下, 3种尺寸的丝材均展现出超1 GPa的高强度,
尽管直径1.00 mm的丝材展现出约1.20 GPa的极限抗拉

强度, 但其均匀延伸率仅有约4.0%(图6(a)). 然而, 在液

氮温度下, 3种尺寸丝材的强度和塑性均得到大幅提升,
尤其是直径1.00 mm的丝材, 其极限抗拉强度和均匀延

伸率分别被提升至约1.60 GPa和17.5%(图6(b)). 同年,
东南大学方峰团队[23]也使用拉拔法制备出了直径为

7.00 mm的CoCrFeNi高熵合金丝材. 该丝材不仅在室温

和低温下都表现出良好的力学性能, 而且在高达923 K
的温度下仍保持着可观的强度和塑性水平. 两篇报道

成功展示了高强高熵合金丝材研发的可能性及其未来

广阔的应用前景.
2019年, 戴兰宏团队[22]依次采用热旋锻、热轧和

热拉拔工艺, 成功制备出直径为2.00 mm的CoCrNi中熵

合金丝材. 准静态拉伸测试结果显示, 该丝材的屈服强

度、极限抗拉强度和断裂延伸率在室温下分别为

1.10、1.22 GPa和24.5%, 并在液氮温度下分别被提升

至1.52、1.78 GPa和37.4%, 也成功克服了温度下降时

强度与塑性之间的固有矛盾关系. 同年, Cho等人[17]通

过轧制、退火和冷拔工艺制备了直径为1.00 mm的

Co10Cr15Fe25Mn10Ni30V10高熵合金丝材, 并发现加工过

程中引入的大量变形孪晶诱导丝材展现出约1.64 GPa
的极限抗拉强度. 2021年, Shim等人[19]通过轧制和冷拔

工艺制备了直径为0.74 mm的CoCuFeMnNi高熵合金丝

材, 该丝材在室温下展现了约2.00 GPa的超高极限抗拉

强度和3.8%的断裂延伸率.
结构相对简单高强高熵合金丝材的成功实践展现

出其在复杂环境下安全服役的巨大潜力, 并为后续结

构更加复杂且性能更加优异高熵合金丝材的开发工作

奠定了重要的实验和理论基础. 基于不均匀结构的设

计理念, 2022年, 戴兰宏团队[16]再次选取拥有片层结构

的共晶高熵合金作为原料, 依次采用精心设计的浇

注、热轧、热拉拔和冷拉拔等多种工艺, 成功制备出

直径为0.50 mm的AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金丝材. 准

静态拉伸测试结果显示, 该共晶高熵合金丝材在室温

和低温下的强塑性组合能力实现了更高的突破, 它不

仅在室温下具有1.85 GPa的极限抗拉强度和12%的均

匀延伸率, 而且在液氮温度下具有2.52 GPa的超高抗拉

强度和14%的均匀伸长率,该低温力学性能甚至突破了

传统金属丝材在该温度下的性能极限, 如图6(c)所示.
此外, Zhou等人[24]通过冷拔工艺也制备出了直径为

0.30 mm的AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金丝材, 该丝材在

1023 K下退火1 h后, 展现出1.53 GPa的极限抗拉强度

和40%的高均匀延伸率, 完全优于铸态共晶高熵合金

基材的力学性能.
上述高熵合金丝材均在毫米尺寸, 当中高熵合金

的尺寸降至微纳米尺度时, 其本身独特的属性也可能

导致材料表现出不同寻常的结果[87]. 2021年, 戴兰宏团

队[31]通过使用玻璃包覆法成功开发出一种新型CoCrNi
中熵合金微米丝. 出人意料的是, 这些微米丝在拉伸时

不仅表现出优异的力学性能, 还表现出明显的尺寸效

应. 对于绝大多数传统单主元合金微米尺度金属丝[88],
尺寸的减小对其拉伸强度的影响甚微, 然而CoCrNi中
熵合金微米丝却展现出越细越强韧的性能特点, 与传

统单主元合金微米丝材拉伸时可忽略的尺寸效应形成

了鲜明的对比. 2023年, 哈尔滨工业大学黄永江团队[18]

采用热锻、热拉拔和冷拉拔工艺制备出直径约为

70 μm的CoCrFeNi高熵合金丝材, 发现该丝材在150 K
下展现出超高的均匀延伸率, 约为75%, 同时其抗拉强

度仍高达约1.45 GPa, 如图6(d)所示.
高强合金丝材在实际服役过程中还可能承受高速

动态载荷的作用. 例如, 在超深煤矿中, 多层卷绕提升
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机在卷绕过程中, 钢丝绳之间经常发生摩擦和冲击; 当
车辆下的钢丝绳栅栏或岩崩撞击时, 结构的局部钢丝

通常会以更高的应变速率发生变形, 因此高强合金丝

材在高应变率下的使用安全性也一直是工程应用中的

关键问题. 2022年, 戴兰宏团队[21]将CoCrNi中熵合金丝

材进一步冷拉拔至1.00 mm, 并对其静动态力学行为进

行了详细研究. 如图6(e), (f)所示, 冷拔后的丝材在室温

和液氮温度下均展现出超高的静动态极限抗拉强度,
但其塑性非常有限. 当对丝材进行简单退火热处理后,
丝材的强度有所下降, 但是塑性大幅提升. 在同一温度

条件下, 丝材的动态力学性能明显优于准静态力学性

能, 而在低温和高应变率耦合加载下, 丝材达到最佳强

塑性组合水平, 其极限抗拉强度可达近1.62 GPa, 同时

仍维持着约35%的高延伸率.
综上可见, 高熵合金的出现为高性能金属丝材开

发提供了新的契机. 许多高熵合金丝材表现出了随温

度降低而强塑性同时提升的性能特点, 成功克服了传

统丝材强度与塑性之间的矛盾关系以及低温脆性的问

题, 远超绝大多数传统金属丝材的性能极限, 显示出其

在极端环境下安全服役的极强工业应用潜力, 对未来

人类深海、深空等尖端领域的科研探索工作奠定了非

常重要的材料基础. 目前, 高强高熵合金丝材的相关研

究和未来应用仍处于起步阶段, 部分高熵合金高熔点

和低流动性等物化属性进一步给丝材的研发带来了极

大的挑战,因此深入研究高强高熵合金丝材的设计制备、

力学行为、变形机理和未来的应用方向具有重要意义.

4 高强合金丝材的强塑性变形机理

通过上一节的回顾可知, 研究者已发展出多种类

型的高强合金丝材. 然而, 由于不同的合金体系拥有完

全不同的微观组织结构, 探究它们背后复杂多样的强

塑性变形机理成为深入认识丝材高强韧力学行为和性

能优化的关键. 在本节, 我们将高强合金丝材分为多晶

合金丝材(由多个晶粒组成的合金丝材, 如珠光体钢丝

和高熵合金丝等)和非晶合金丝材两类进行综述.

4.1 强化机制

多晶合金丝材的高强度主要源于多种机制的共同

作用, 包括界面强化、位错强化、析出强化和固溶强

化等. 界面强化效应, 又称为Hall-Patch强化效应[89], 与

图 6 多种高熵合金丝的力学性能. Al0.3CoCrFeNi高熵合金丝材(a, b)[15]、AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金丝材(c)[16]和CoCrFeNi高熵合金丝材

(d)[18]在室温和低温下的拉伸工程应力-应变曲线. CoCrNi中熵合金丝材在室温(e)和低温(f)下的准静态和动态拉伸工程应力-应变曲线[21]

Figure 6 Mechanical properties of various high entropy alloy wires. Tensile engineering stress-strain curves of Al0.3CoCrFeNi high entropy alloy
wires (a, b)[15], AlCoCrFeNi2.1 eutectic high entropy alloy wires (c)[16] and CoCrFeNi high entropy alloy wires (d)[18] at room and cryogenic
temperatures. Quasi-static and dynamic tensile engineering stress-strain curves of CoCrNi medium entropy alloy wires at room (e) and cryogenic
temperature (f)[21]
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丝材内界面密度相关. 例如, 对于单相高熵合金丝材,
界面强化效应主要与晶界和孪晶界密度, 即晶粒尺寸

大小有关; 而在珠光体钢丝中, 界面强化效应主要与相

界密度, 即渗碳体片层间距大小有关. 位错强化则与丝

材内的位错密度相关. 通常, 当采用拉拔工艺对丝材进

行加工制备时, 丝材内会不可避免地引入高密度的位

错, 即便经历高温热拉拔, 相当一部分位错仍会保留在

丝材内至室温. 例如, 在800~900°C下热拉拔制备的

Al0.3CoCrFeNi高熵合金丝材[15]和CoCrNi中熵合金丝

材[22], 丝材内保留着很高的初始位错密度, 对提高丝材

屈服强度有着重要作用. 此外, 在多晶合金丝材后续塑

性变形过程中, 位错密度的持续升高会进一步导致丝

材强度的增加. 析出强化, 或称沉淀强化, 与丝材内第

二相颗粒或沉淀的类型、尺寸和密度密切相关, 例如

Al0.3CoCrFeNi高熵合金丝材[15]和AlCoCrFeNi2.1共晶高

熵合金丝材[24]内弥散分布的大量B2第二相颗粒, 对丝

材强度提升起着显著作用. 固溶强化则受丝材内溶质

原子的数量和大小的影响, 例如珠光体钢丝内铁素体

中碳元素的含量会直接关系到固溶强化效应的大小.
2005年, Nam等人[54]通过对冷拔珠光体钢丝微结

构与力学性能之间的关系进行详细研究后认为, 渗碳

体片层的厚度是影响珠光体钢丝强度的主要因素. 然

而, 随着拉拔工艺的继续进行, 研究人员发现了更多影

响珠光体钢丝强度的因素并对其进行了量化 .
2011~2016年, Zhang等人[44,45]通过冷拔工艺将珠光体

钢丝的强度从约1.39 GPa先后提升至约3.64 GPa和约

4.81 GPa, 并详细研究了拉拔工程中微观组织结构的演

化以及各部分强化效应的具体贡献, 如图7(a)所示. 由

于丝材在拉拔前含有较低的位错密度(7.5×1013 m−2),
因此其初始强度主要由界面强化效应提供. 随着拉拔

工艺的进行, 界面强化效应和位错强化效应显著提升,
其中位错强化效果增速尤为明显. 当预拉拔真应变达

到2.7时 , 丝材铁素体片层内的位错密度提升至约

8.8×1015 m−2, 位错间距为10~20 nm. 通过估算, 此时界

图 7 多晶合金丝材的强化机制及微观结构. (a) 珠光体钢丝中不同强化效应随拉拔应变的变化[44]. 预拉拔应变为2.34(b)[48]和5.4(c)[44]时珠光体

钢丝微结构的透射电子显微镜图像. (d) 预拉拔应变为6.52时珠光体钢丝的三维原子探针分析结果[46]

Figure 7 The plastic deformation behaviors and mechanisms of polycrystalline alloy wires. (a) Changes of different strengthening effects with
drawing strain in pearlitic steel wires[44]. The transmission electron microscope images of the microstructures of pearlitic steel wires at pre-drawing
strains of 2.34 (b)[48] and 5.4 (c)[44]. (c) The atom probe tomography (APT) results of pearlitic steel wire at a pre-drawing strain of 6.52[46]
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面强化效应和位错强化效应分别为丝材提供了61%和

36%的强度, 占据丝材强度的绝大部分, 相比之下固溶

强化的作用则非常微弱. 然而, 继续对丝材进行冷拉拔

则导致该情况发生较大转变. 当预拉拔真应变达到3.7
时, 丝材内的界面强化效应和位错强化效应仍按照原

趋势继续升高, 但固溶强化也会起到显著作用, 甚至占

到整体强度的19%.这主要是由于更大的预拉拔量使得

渗碳体片层发生分解, 大量碳元素配分进铁素体片层

内. 与前两种强化效应不同的是, 固溶强化出现后并不

会随拉拔过程继续而迅速上升, 反而会稳定在一定的

水平. 如图7(b)所示, 当预拉拔真应变达到5.4时, 渗碳

体片层被细化至约0.66 nm, 部分渗碳体片层的溶解甚

至导致很难分辨出明显片层结构. 此时, 位错强化对材

料强度的贡献已经与界面强化基本达到一致. Li等
人[46]进一步发现, 在极大预拉拔真应变(ε=6.52)下, 丝

材内渗碳体片层的溶解使双相珠光体片层结构转变成

单相碳过饱和铁素体相, 并会进一步演变成纳米尺度

的柱状亚晶结构(图7(c)). 纳米柱状亚晶可以抑制晶界

滑动, 而过饱和碳元素在亚晶界面处的偏析可以显著

降低界面能, 从而降低了动态恢复和晶体粗化的驱动

力, 进而实现了稳定的横截面亚晶粒尺寸<10 nm. 稳定

的柱状纳米级晶粒结构通过阻碍位错运动最终诱导丝

材实现超高的强度.
非晶合金丝材的高强度则主要与其本征的原子排

列无序结构有关. 在非晶合金超急冷凝固过程中, 其内

部原子来不及发生形核与长大过程, 因此组成合金的

原子仅近邻排列有序, 即具有短程序, 但不存在长程周

期性, 最终使其兼具金属、玻璃、固体以及液体的特

性, 与传统晶体合金形成明显区别. 由于没有位错、晶

界等广泛存在于传统晶体合金中的缺陷, 非晶合金及

其丝材展现出极高的强度和硬度等.

4.2 塑性变形机理

多晶合金丝材的塑性变形依赖于复杂的塑性变形

机理, 包括位错运动、层错扩展、变形孪生和相变等

多种复杂过程. 这些机理之间相互作用, 共同影响了多

晶合金丝材的塑性变形行为, 对于理解和控制其力学

行为具有重要意义. 首先, 多晶合金丝材的塑性变形主

要依赖于位错运动(图8(a))[22], 有些丝材内的位错运动

甚至会演化成滑移网格[16], 如图8(b)所示. 在一些面心

立方(face-centered-cubic, FCC)相晶粒中, 由于合金层

错能较低, 大量全位错会分解成不全位错及堆垛层错,

它们在{111}面上扩展并形成了几乎贯穿了整个晶粒

的极细片层结构, 如CoCrNi中熵合金丝材(图8(c))[22].
值得一提的是, 与该区域中层错相对应的选区衍射花

样主要由FCC斑点和芒线组成, 但芒线还在孪晶位置

逐渐分离出明锐的斑点, 这表明该区域的层错已经有

演化成纳米变形孪晶的明显趋势. 此外, 当丝材中两个

先导肖克莱不全位错(leading Shockley partials)发生交

互作用时, 它们还会诱导产生Lomer-Cottrell(L-C)位错

锁, 如图8(d)所示[31], 图中5个红色圆点明确标记了L-C
位错锁的核心, 即压杆位错. 研究表明, L-C位错锁不仅

有着良好的塞积不同类型位错的能力, 还有着很好的

抵抗位错分解的能力[90,91], 而且当两个L-C位错锁距离

很近时, 它们可以诱导更高应力的产生.
随着塑性变形的继续进行, 绝大多数FCC相晶粒

会进一步激活变形孪晶, 如图8(e)所示[22]. 有些变形孪

晶片层结构的间距非常细密, 甚至已经发展成纳米孪

晶片层结构, 厚度只有数个纳米. 纳米变形孪晶是合金

展现出优异力学性能的重要变形机制之一, 在Al0.3-
CoCrFeNi高熵合金丝材[15]

、CoCrFeNi高熵合金丝

材[23]和CoCrNi中熵合金丝材[22,31]等绝大多数高熵合金

丝材均被大量观测到. 当丝材内的应力足够高时, 新的

变形孪晶会在一次孪晶间激活, 进而形成更复杂的多

级变形孪晶系统, 如图8(f)所示[31], CoCrFeNi高熵合金

丝材[23]在低温下的塑性变形机制便以二次变形孪晶为

主导, 而CoCrNi中熵合金丝材[21]在低温动态耦合加载

下激活的大量二次孪晶将其性能进一步优化. 由于孪

晶界面对位错有强烈的阻碍作用, 变形孪晶网格的激

活则可以进一步加剧阻碍绝大多数位错运动的能力.
除此之外, Zhang等人[87]研究表明, 变形孪晶网格还可

以为一部分特殊的位错滑移提供充足的通道, 使其可

以很容易地从一个面交滑移到另一个面, 从而又为协

调材料内的较大塑性不均匀变形提供一定的保障, 最

终使得丝材实现强塑性的同时提升.
当各类复杂的变形机制共同在丝材内激活时, 它

们彼此之间还会发生强烈的交互作用. 例如, 当CoCr-
Ni中熵合金丝材在室温下变形时, 纳米变形孪晶与位

错之间的交互作用促进大量“菱形”微结构形成(图8
(g))[22], 而当AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金丝材在液氮温

度下变形时, 其FCC相内层错与变形孪晶发生交互作

用并形成了三维层错-变形孪晶网格(图8(h))[16]. 由于

合金的层错能会随着温度的下降而降低[92], 因此在低

温下变形时, 高熵合金丝材中会激活更高密度的层错
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和变形孪晶, 为更加剧烈的微结构交互作用提供条件.
无论是层错、孪晶, 还是彼此之间更加复杂的交互作

用, 它们均可以引起强烈的动态微结构细化效应, 将晶

粒细化成更小的亚单元, 并提供大量阻碍位错运动的

界面, 从而产生明显的动态Hall-Patch效应, 提供可观

的加工硬化能力, 这也是高熵合金丝材强塑性随温度

降低而共同提升的关键因素之一.
此外, 一些高强多晶合金丝材在变形过程中还会

激活相变行为. 例如, 当CoCrNi中熵合金丝材在液氮

温度下变形时, 材料内发生了FCC相向HCP相转变的

相变行为, 如图8(i)所示[22]. 丝材内的纳米变形孪晶与

HCP相呈现交替分布的片层分布, 这也导致大量纳米

变形孪晶-HCP相界面产生. 由于位错从FCC相向HCP
相的传播需要激活大量具有很高临界分切应力的其他

类型位错[93], 因此该相界面可以作为位错滑移的强烈

障碍而塞积位错, 有利于进一步提高丝材的加工硬化

能力并推迟塑性不稳定性的出现, 类似的行为在CoCr-
Ni中熵合金微米丝[31]中也被报道.

相比之下, 非晶合金丝材的塑性变形行为主要与

流动缺陷的激活与聚集有关[74]. 在拉伸变形时, 非晶合

金丝首先发生弹性变形; 在表观屈服后, 丝材内部的缺

陷或孔洞会随拉应力增加而逐渐变大, 并在局部发生

小范围的原子重排. 流动缺陷进一步聚集形成亚纳米

孔洞. 随着拉应力的持续提升, 这些亚纳米孔洞会逐渐

长大并造成丝材的实际受力面积减小, 进而导致非线

性变形. 当一些缺陷或纳米孔洞不再能承受局部高应

力时, 剪切带被激活并开始扩展. 大量剪切带的不断激

活和扩展可以使得丝材表现出有限的稳定塑性变形,
直至最大拉伸强度. 由于非晶合金丝材发生断裂时会

伴随着应变能的释放, 因此会引起局部的温度升高和

图 8 多晶合金丝材的塑性变形机理. (a)位错[22]. (b)位错交滑移网格[16]. (c)层错[22]. (d) L-C锁[31]. (e)变形孪晶[22]. (f)二次孪晶[31]. (g)位错与孪

晶交互作用[22]. (h) 层错与孪晶交互作用[16]. (i) 相变[22]

Figure 8 Plastic deformation mechanisms of polycrystalline alloy wires. (a) Dislocations[22]. (b) Dislocation cross-slip networks[16]. (c) Stacking
faults[22]. (d) L-C locks[31]. (e) Deformation twins[22]. (f) Secondary deformation twins[31]. (g) Interactions between dislocations and deformation twins[22].
(h) Interactions between stacking faults and deformation twins[16]. (i) Phase transformation[22]
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黏度下降, 形成脉状花纹. 大量脉状条纹的核心区便是

拉伸过程中断裂扩展的发源点. 此外, 断口边缘处还存

在一定宽度的光滑区域, 光滑区域内的部分通常被视

为非晶合金变形的剪切屈服平台, 而内部最深处到自

由表面距离的长短便代表着非晶合金塑性变形的能力

大小. 在拉伸过程中, 剪应力可以促使原子沿着剪切面

滑动, 导致自由体积聚集, 并主导丝材的断裂过程; 正

应力则可以减少材料断裂的能垒, 并在纳米孔洞的附

近集中, 导致这些区域成为断裂的核心区域. 两者相互配

合促使丝材在能垒最低的平面上发生断裂. 因此, 过剩自

由体积在非晶合金丝材的变形过程中起着重要的作用.

4.3 强韧化方法

细化丝材的微观组织结构是强韧化金属丝材的有

效手段之一. 例如, 通过玻璃包覆法或熔体抽拉法制备

出的金属丝材在高冷却速率下倾向于形成更细小的微

观结构, 这使其表现出比铸态块体材料更优异的强度

和塑性组合水平. 此外, 采用冷拔工艺将珠光体钢丝从

1.26 mm拉拔至0.33 mm时, 丝材内铁素体片层的厚度

从初始约70 nm细化至23 nm, 渗碳体片层从19 nm细化

至5 nm. 相应地, 丝材的屈服强度也从880 MPa提升至

约2360 MPa, 其中微结构细化所提供的强度增量约为

620 MPa[44]. 因此, 微观组织的细化可以显著提高金属

丝材的力学性能.
强韧化金属丝材的另一种有效方式是对丝材开展

适当的热处理工艺. 一些加工方式虽然会细化丝材的

微观组织结构, 但同时也会不可避免地引入高密度的

缺陷. 例如, 当采用冷拔工艺将CoCrNi中熵合金丝

材[21]冷拔至1.00 mm时, 丝材内的位错密度会提升至

~1.35×1016 m−2. 尽管超高密度的位错会大幅提高丝材

的屈服强度, 但也会使丝材内部更容易形成微裂纹, 降
低微结构相互作用的概率, 从而导致丝材丧失后续塑

性变形能力, 类似的现象也存在于冷拔CoCuFeMnNi高
熵合金丝材[19]和冷拔AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金丝

材[24]. 然而, 当对CoCrNi中熵合金丝材进行适当的退火

热处理后, 丝材内位错密度会发生部分回复, 但微观组

织结构仍保持着纳米孪晶结构. 较低的位错密度会重

新激活孪晶的强韧化效应, 有效的位错和变形孪晶的

交互作用使得丝材的力学性能由高强度低塑性转变为

优异的强度塑性组合. 因此, 通过适当的热处理工艺控

制丝材内初始位错密度, 能使得其兼具高强度和充分

的延伸率.

合金成分组成可以被视为金属合金的基因, 对金

属丝材力学性能起着决定性作用. 例如, 将Co72.5Si12.5B15

非晶合金的成分调整为(Co95Ta5)72.5Si12.5B15时, 非晶合

金丝材的极限抗拉强度也由3.6 GPa提升至超4.0 GPa,
但将其成分调整为(Co95Mn5)72.5Si12.5B15时, 其抗拉强度

却降至3.0 GPa[51]. 因此, 设计合金成分是强韧化金属丝

材的第3个有效途径.
不均匀结构设计是金属丝材实现性能突破的另一

条全新途径. 近年来, 研究人员发现在金属材料内引入

不均匀的微观组织结构, 例如片层结构[94]
、双相结

构[95]和梯度结构[96]等, 可以同时提高材料的强度和塑

性. 戴兰宏团队[16]通过在AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金

丝材内引入超细梯度不均匀片层结构, 即丝材内较硬

的细密B2相片层呈梯度地分布在较软的FCC相基体中,
实现了合金丝材性能的大幅突破. 深入的微观组织表

征显示, 在丝材拉伸过程中, 独特的梯度不均匀片层结

构有助于丝材形成径向梯度分布的几何必需位错(geo-
metrically necessary dislocations, GNDs), 从丝材的表面

区域向中心区域, GNDs密度呈现明显的下降趋势.
GNDs的存在可以在协调不均匀塑性变形的同时诱导

产生显著的应变梯度强化效应, 从而有利于提升丝材

的力学性能.

5 丝材本构模型

5.1 金属丝材变形尺寸效应

除了外部几何尺寸、微观结构尺寸之外, 材料变

形过程中还存在塑性变形载体(如位错、孪晶、塑性

流动单元等)的特征尺寸, 这些尺寸之间的差异将影响

材料变形失效行为. 对于微米或亚微米量级的金属丝,
由于上述几种尺寸量级相当, 其力学行为往往与大尺

寸时不同, 表现出明显的尺寸效应[88].
早在1994年, Fleck等人[88]开展了微米直径铜丝的

扭转实验, 发现随着铜丝直径从170 μm减小到12 μm,
扭转剪切应力显著增加, 表现出明显的尺寸效应. Liu
等人[97]使用扭秤技术研究了微米铜丝和金丝在循环扭

转下尺寸依赖的异常塑性行为, 提出GNDs在其中发挥

关键作用并建立了相应的物理模型. Chen等人[98]对直

径为12.5~60 μm的金微丝进行拉伸和扭转测试, 发现

与拉伸时不同, 在扭转载荷下金微丝强度随尺寸减小

而明显增大, 指出这不仅与梯度载荷相关, 还与微结构

差异密不可分. Guo等人[99]在微米铜丝的循环扭转中观
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察到平均应力松弛随铜丝直径和晶粒尺寸的减小而增

加, 提出铜丝样品尺寸效应归因于GNDs引起的内应力,
晶粒尺寸效应源于小尺寸晶粒铜丝中高的内应力 .
Wang等人[100]通过镍微柱的压缩试验揭示了样品直径

与晶粒尺寸比对流变应力尺寸效应的影响. 变形尺寸

效应同样在非晶合金和高熵合金等新型金属材料中被

发现. Schuster等人[101]通过对大块和微米尺度非晶合

金试样进行室温压缩实验, 发现微米尺度试样的屈服

强度较块体非晶合金提升了9%, 认为小样品中较少的

内部缺陷数量是强度增高的内在原因. Volkert等人[102]

发现当非晶合金微柱直径从8 μm减小到140 nm时, 在

单轴压缩下其变形模式从剪切局部化转变为均匀变形.
在拉伸加载下, Jang和Greer[103]报道100 nm直径非晶合

金微柱拉伸屈服强度可以达到2.25 GPa, 同时表现出很

好的均匀塑性变形能力. 如前所述, 戴兰宏团队[31]通过

对不同直径的CoCrNi中熵合金微米丝进行准静态拉

伸, 发现当中熵合金微米丝的直径从100 μm下降到

40 μm时, 其强度和塑性均得到大幅提升, 表现出反常

的尺寸效应. 通过对两种直径的微米丝进行细致的表

征分析, 他们指出中熵合金的化学无序性是该反常尺

寸效应的主要内因, 而微米丝表面约束效应导致的多

重孪晶和应变梯度强化效应是主要外因.
材料尺寸效应的根源主要涉及内部尺寸约束、外

部尺寸约束和非均匀变形3个方面. 1951年, Hall[89]提出

的Hall-Petch效应是由内部尺寸约束引起的尺寸效应,
该尺寸效应通常与材料内部的各种微结构和特征尺寸

相关. 1956年, Brenner[104]通过对不同直径的晶须进行

拉伸实验, 观察到了晶须尺寸越小, 其强度越高的现象,
初步揭示了外部尺寸约束引起的尺寸效应. 为了深入

探究其物理机制, 后续学者发展了多种理论模型, 这些

理论大多与材料内部的位错运动有关. 通常, 细丝扭转

的尺寸效应被认为是由非均匀变形引起. 传统微米尺

度金属材料非均匀变形的尺寸效应与GNDs密切相

关[88]. 由于材料的几何非均匀或微结构非均匀, 塑性变

形过程中会产生应变梯度, 这种变形非均匀通过GNDs
来协调[88]. GNDs产生的附加强化具有明显尺寸依赖

性, 在微观尺度下, 其对材料强化的贡献不可忽视[88].
对于高强金属丝材尺寸依赖的变形行为, 如何进

行有效的本构描述是亟须解决的问题. 经典连续介质

力学本构关系假设所有材料点遵循相同的物理规律,
不包含任何特征尺寸, 因此不能有效预测该类材料力

学行为中的尺寸效应. 基于传统金属丝材的变形尺寸

效应, 考虑应变梯度的塑性本构理论发展起来, 同时,
为高强金属丝材的本构建立提供了重要思路.

5.2 应变梯度塑性理论

近年来, 人们相继提出了多种微尺度塑性理论, 其
中应变梯度塑性(strain gradient plasticity, SGP)理论发

展较为完备. 1909年, Cosserat[105]提出了一般偶应力理

论, 假设材料点具有3个平动自由度和3个转动自由度,
材料内部不仅有应力还有偶应力作用. 随后, Toupin[106]

假设应变能密度同时依赖于应变和转动梯度, 建立了

线弹性偶应力理论. Mindlin[107]提出应变能密度函数不

仅依赖于宏观位移和变形, 还依赖于微观变形梯度. 早
期的应变梯度理论主要是对弹性问题的研究, 并且由

于实验技术的缺乏, 没有实验数据对其进行验证, 大多

数理论的提出只是为了拓展连续介质力学的框架. 直

到20世纪80年代, 微尺度实验技术的发展极大促进了

应变梯度理论, 尤其是应变梯度塑性理论的发展.
20世纪90年代, Fleck和Hutchinson[108]基于塑性耗

散提出了SGP理论, 其中考虑了统计存储位错(statisti-
cally stored dislocations, SSDs)和几何必需位错两者的

贡献. Gudmundson[109]以及Gurtin和Anand[110]都注意到

该理论并不总是与热力学一致. Fleck和Willis[111]随后

对该模型进行了修正, 使其符合热力学规律. 他们将传

统的塑性等效应变作为变量, 并结合其梯度引入了广

义的塑性应变EP:

E A B C = + + + , (1)ij i j i iP
2

P
2

P, P, P, P P
2

式中 , Aij、Bi和C是材料的3个内在特征尺寸参数 ,

= 2
3 i j i jP

P P为传统的等效塑性应变. 但在处理细丝扭

转问题时, 只用考虑单个内在特征尺寸参数的形式:

( )E l= + , (2)µ µ µ
P P P

1

式中, l为材料的内在特征尺寸参数, P为等效塑性应变

梯度的度量, μ为耦合系数. 在Fleck-Hutchinson理论中,
其等效塑性应变梯度单参数的张量度量[111]为

= 2
3 . (3)ij k ij kP ,

P
,

P

考虑塑性应变梯度时, 塑性功密度为

U E E E( ) = ( )d , (4)
E

P P
0

P P

P
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式中, E( )P 为将 ( )P 所表示的拉伸应力-应变关系中

的 P替换成EP, 即考虑应变梯度时材料单元变形所需

要的塑性功等于不考虑应变梯度时相同应变下的塑性

功. 忽略弹性变形, Fleck-Hutchinson理论的势能函数为

u U E V Tu t S( , ) = ( )d ( + )d , (5)i
V S

i iP

 

P P

 

P

T

式中, Ti和t表示表面ST上的拽力. 相应的平衡方程和边

界条件可以通过泛函Φ(u ,i P)分别对ui和 P取极值得到.
对于标量形式, 可以得到本构关系为

q E E= ( ) , (6)
µ

P
P

P

1

E
l l

E
= ( )

( )
. (7)i

µ
i

µP

2
P

2
P,

P
1

相应地, 张量形式的本构关系为

q
E

E= 2
3

( )
, (8)ij

ij
µ

P
P

P
P

P

1

E
l l

E
= 2

3 ( )
( )

. (9)ijk

µ
ij k

µP

2
P

2
,

P

P
1

2004年, Gudmundson[109]提出了一种适用于各向同

性材料的SGP理论, 其推广了Fleck-Hutchinson虚功原

理[112], 将等效塑性应变用包含了塑性应变梯度的等效

塑性应变张量替代, 并抛弃了传统的塑性流动一致性

假设. 随后, Gurtin和Anand[110]发展了一种严格满足热

力学规律的SGP理论,其认为自由能依赖于塑性应变张

量的旋度, 并且引入了自由能长度参量和耗散长度参

量. 上述几种理论都引入了高阶应力和附加的边界条

件, 属于高阶SGP理论, 其数值计算成本较高. Aifan-
tis[112]通过在经典塑性本构中引入等效应变的一次和

二次拉普拉斯算子, 建立了应变梯度塑性本构, 并应用

于金属剪切局部化问题研究.
Acharya和Bassani[113]构造了一种融合晶格不相容

效应的应变梯度理论框架, 该框架引入了塑性不相容

性的衡量标准, 这会影响材料的硬化行为. 塑性硬化模

量与应变梯度的乘积被引入到应力增量的表达式中,
这种关联使得材料的硬化行为受应变梯度的影响. 基

于该框架, Chen和Wang[114]提出了一种新的不含高阶

应力的SGP理论, 并引入等效应变梯度:

c= 2
3 + , (10)ij ij ijk ijkP

(1) (1)

式中, c为无量纲的材料参数, e=ij ik l lj k,
P 表示曲率张

量, ijk
(1)为3个互相正交的应变梯度张量之一, 代表拉伸

梯度[108]. 为了考虑尺寸效应, Chen和Wang[114]将传统塑

性理论中流动应力的硬化关系 A= ( )P (其中A为等效

塑形应变的函数)进行了修正:

A l( ) = ( ) 1 + , (11)P P

2
P
2

P
2

其中, 参数α与指数μ类似, 一般介于0~1; l是为平衡量

纲引入的材料特征尺度参量; l2
P
2项反映了由GNDs引

起的材料强化.
随后, Chen和Wang[115]在一般偶应力理论的框架

下, 提出了具有额外3个旋转自由度的变形理论, 通过

假设应变能密度是应变张量和曲率张量的函数, 并考

虑拉伸应变梯度硬化关系, 形成了一种新的SGP理论.
上述几种SGP理论均基于Acharya-Bassani理论框架[113],
没有引入高阶应力和额外的边界条件, 属于低阶SGP
理论.

2013年, Liu等人[116]将Fleck-Hutchinson提出的应

变梯度塑性理论用于细铜丝的扭转, 给出了反映细丝

扭转尺度效应的扭矩比值:

Q
Q

N a
l

l
a

F N µ
µ

µ
µ

a
l

= + 3
2 1 + 1 +

1, 3 + + ; 2 + ; , (12)

µ µ
N

µ

µ

0

1+

2 1

式中, l为材料的内在特征尺寸参数, Q0为l取0时的扭矩,
a为细丝的半径, N为材料的硬化系数, μ为耦合系数,

2F1表示规范化的超几何函数.
尺寸效应对扭矩的影响可以用N和μ取不同值时

Q/Q0和l/a之间的关系表示[116]. 随着l/a的增加或μ的减

小, Q/Q0的值增加, 尺度效应越显著. 将该理论解与细

丝扭转的实验数据进行对比, 发现在μ取2时, 其对细丝

扭转尺寸效应的预测更好. 此时, 有如下关系式:

Q
a

ka
N

l
a

l
a= 2 ( )

3 ( + 3)
1 + . (13)

N

N

N
N

3
0

+1
2

2
+3
2 +3

通过上式即可拟合细丝扭转的实验数据. Liu等
人[116]对Chen-Wang[114]以及Aifantis[112]的应变梯度塑性

理论进行了上述同样的讨论. 将这3种应变梯度塑性理
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论与扭转结果进行比较, 发现Fleck-Hutchinson和Chen-
Wang模型能够预测扭转时细丝屈服强度的升高, 而Ai-
fantis模型却不能预测该尺寸效应. Liu等人[116]认为这

与Aifantis模型的应变依赖性有关. 同时, 这3种模型的

材料内在特征尺寸参数l不仅需要通过实验数据来确

定, 还与模型中的参数有关(如Fleck-Hutchinson模型中

的耦合系数μ).
基于前人的工作, 许多学者对细丝扭转问题进行

了进一步的研究. Ban等人[117]在传统SGP理论基础上,
提出了一种改进的增量本构模型, 以表征微金属材料

中尺寸和损伤的耦合效应. 该模型考虑了小应变和各

向同性损伤的假设, 包含了服役过程中的变形损伤对

弹性模量、塑性屈服准则和材料内在特征尺寸的影响.
他们应用新的修正理论分析了细铜丝扭转的实验结果,
表明理论预测与实验测量结果吻合较好. Liu和El-
Sayed[118]研究了材料固有长度尺度的塑性应变依赖性

的3种不同关系, 并将该理论应用于丝材扭转测试. 通

过比较现有的和新建立的本构方程, 他们发现一个逐

渐减小的材料内在特征尺寸参数比恒定的材料内在特

征尺寸参数对丝材的扭矩有更好的预测. 作者还讨论

了泰勒位错规则及其对推导本构方程的影响. Ding等
人[119]讨论了铜微米丝的尺寸依赖性扭转变形, 并提出

了基于Gudmundson高阶SGP理论热力学框架[109]的增

量式高阶SGP本构模型来描述这一现象.该模型引入了

一种新的随动硬化演化规则, 考虑了样品和晶粒的尺

寸对塑性硬化的耦合效应. 有限元仿真结果表明, 该模

型能够准确捕捉铜微米丝尺寸相关的扭转变形. Hua和
Liu[120]利用Fleck和Hutchinson[108]提出的高阶SGP唯象

流动理论, 研究了细丝在扭转情况下的表面钝化问题

和微尺度塑性, 提出了一种基于变分本构的数值求解

方法, 用于求解Fleck-Hutchinson-Willis高阶SGP理论

的初边值问题. 通过对丝材扭转进行研究, 他们发现耗

散梯度项控制了强化尺寸效应, 即初始屈服强度的提

高, 而表面钝化主要引起应变硬化率的提高.
SGP理论通过引入材料特征尺度, 可以有效预测传

统金属丝由于非均匀塑性变形所引起的尺度效应, 也

为高强金属丝材的本构描述提供了重要的理论框架.
与此同时, 非晶合金和高熵合金等新型高强合金丝材

也对传统SGP理论提出了新的挑战. 对于高熵合金丝,
其塑性变形主要依赖于位错运动, 然而内在的化学无

序与晶格畸变使得其变形通常由多种塑性变形机制协

同作用, 呈现复杂的应变梯度效应; 非晶合金丝由于特

殊的拓扑无序结构, 经典的位错变形机制不再适用, 须
从其特有的塑性变形载体出发建立考虑应变梯度效应

的本构描述. 目前关于高强金属丝材变形尺寸效应的

研究较少, 其变形机理与理论模型还有待深入探究.

6 总结与展望

本文回顾了金属丝材的发展历史、制备工艺, 综

述了典型高强合金丝材的力学性能、强塑性机理和本

构模型. 跨越数千年, 金属丝材从最初的装饰品发展为

如今必不可少的工程材料. 在此过程中, 人们开发出了

拉拔法、玻璃包覆法和回转水纺法等多种丝材制备工

艺, 可以实现毫米尺度至纳米尺度高强韧金属丝材的

制备. 珠光体钢丝作为传统高强金属丝的典型代表, 其
强度来源于界面强化、位错强化和固溶强化等多种效

应. 新型非晶合金丝材也展现出了超高的抗拉强度, 并
可以克服块体非晶合金室温脆性的问题, 其良好的弯

曲塑性主要由多重剪切带主导. 新型高强韧高熵合金

则展现出随温度降低而强塑性同时提升的性能特点,
一些高熵合金丝材的低温力学性能甚至突破了传统金

属丝材在该温度下的性能极限, 其优异的力学性能主

要源于层错、变形孪晶、L-C位错锁和相变等多种复

杂的变形机理. 针对合金丝材的变形尺寸效应, 研究者

提出并发展了包含应变梯度塑性理论在内的多种本构

模型. 展望未来, 高强韧金属丝材的研究可以从以下四

个方面展开.
(1) 合金成分作为金属丝材的基因, 对其力学性能

起着至关重要的作用. 随着高熵合金设计理念的出现,
合金成分的调控空间大为拓宽, 高强合金丝材在极端

条件下的服役潜力显著增强. 因此, 未来可以从合金成

分设计的角度出发, 结合多种丝材制备工艺, 研制强塑

性结合更优、适用范围更广的新型高强合金丝材. 目

前, 人们已经开发出许多不同的丝材制备工艺, 尽管如

此, 新型高强韧合金丝材的生产仍面临重重困难. 与此

同时, 如何探索直径更小、性能更好的金属微米丝一

直是一个颇具挑战性的问题. 为了提高新型高强韧合

金丝材的生产效率, 实现其经济性及大批量生产, 有必

要深入剖析现行的加工工艺, 优化和改进加工设备及

相关操作流程, 开发成熟的配套生产规范.
(2) 高强合金丝材在实际服役过程中往往会受到

拉伸、弯曲和扭转等多种载荷的耦合作用, 其中一些

丝材甚至需要承受循环冲击载荷的挑战. 然而, 目前大

多数新型合金丝材的力学行为研究仍局限于准静态拉
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伸测试实验. 因此, 亟待开展更全面、广泛的力学实验,
如疲劳实验和冲击实验等, 以深刻地理解其复杂的力

学行为, 并结合相关表征手段探究其背后的强塑性变

形机理.
(3) 目前已有的应变梯度塑性理论考虑了传统金

属丝材内部微观结构和应变梯度对其宏观力学行为的

影响, 能够较准确地描述金属丝材的力学行为. 然而,
随着新型合金丝材的不断涌现, 其微观结构、变形机

制与传统金属丝材不同, 已有的应变梯度塑性理论不

再完全适用. 未来亟须建立针对新型高强合金丝材的

本构模型, 考虑合金丝材独特的微观结构特征与塑性

变形机制, 以更好地描述其力学响应中的尺寸效应、

温度和应变率敏感性等.
(4) 在大型工程结构应用中, 绝大多数高强合金丝

材会经过捻绕或编制后以绳股或缆索的形式进行服役.
然而, 传统合金绳索在极低温、高温和腐蚀等复杂环

境下仍面临严峻的挑战. 因此, 未来需要进行丝-股-绳
的多级结构设计以实现高强合金绳索性能的极大优化,
并开展新型合金绳索的综合性能表征、力学响应建模

和疲劳寿命预测等研究.
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Metallic wires, as a distinctive type of structural and functional materials, have a long history and play irreplaceable roles in
the fields of energy, transportation, marine vessels and so on. With the development of national strategic demands, the new
generation of major equipment faces challenges in extreme service environments, such as deep space, deep sea and polar
regions, and the corresponding harsh application scenarios, i.e., high-speed impact, cryogenic temperature and corrosion,
etc., pose significant challenges to the service reliability of high-strength metallic wires. Therefore, not only to provide
adequate supports for most challenged structural applications, but also to save material cost, developing high-performance
metallic wires and revealing their mechanical behavior have been pressing and vital subjects. Up to date, researchers have
invented numerous wire preparation technologies, including the drawing method, glass coated method, rotating water melt-
spinning method, melt-extraction method and drawing method in the supercooled liquid region, leading to the emergence
of various high-performance metallic wires, such as traditional pearlitic steel wires, amorphous alloy wires and high
entropy alloy wires, etc. Among high-strength metallic wires, conventional pearlitic steel wires currently hold the world
record for the highest tensile strength of metallic wires, while novel high entropy alloy wires have successfully addressed
the strength-ductility trade-off dilemma among traditional wires, as well as the issues of low-temperature brittleness,
showing great application potential under harsh service circumstances. Due to the different microstructures and physical
and chemical properties, different types of metallic wires exhibit unique mechanical behaviors and complex plastic
deformation mechanisms. The high strength of polycrystalline alloy wires, e.g., pearlitic steel wires and high entropy alloy
wires, primarily arises from multiple strengthening mechanisms, such as boundary hardening, dislocation hardening,
precipitation strengthening, etc., while the high strength of amorphous alloy wires stems from their intrinsic atomic
disordered structures. The plastic deformation of polycrystalline alloy wires is characterized by a variety of complex plastic
deformation mechanisms, including dislocation motion, propagation of stacking faults, deformation twinning, phase
transformation and their interactions, while the plastic deformation of amorphous alloy wires is mainly related to the
activation and aggregation of flow defects. In order to further enhance the strength and ductility of metallic wires,
researchers have proposed amounts of effective methods, such as regulating alloy composition, refining microstructures
and designing non-uniform structures. As the diameter of metallic wire decreases, a deformation size effect becomes
apparent, then the strain-gradient plasticity theory that considers this size effect has been developed and effectively applied
to describe the mechanical behavior of these metallic wires. In this paper, the development history and preparation
technologies of metallic wires, and mechanical behaviors, plastic deformation mechanisms and constitutive models of
typical high-strength metallic wires are reviewed and summarized. Some prospects for future research are further put
forward, e.g., developing brand-new high-strength metallic wires with a better combination of strength and plasticity,
conducting comprehensive and extensive mechanical tests of high-strength metallic wires (including fatigue assessments
and impact tests), and establishing effective constitutive models for high-strength metallic wires based on plastic
deformation mechanisms.

metallic wires, preparation technologies, mechanical behaviors, plastic deformation mechanisms, constitutive
model
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