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摘  要：航空航天、微电子、轨道交通、通讯等行业的迅速发展，对高强导电铜合金的性能提出更高的要求。本

文综述多种典型的高强高导铜合金和超高强导电铜合金的合金化原理、形变热处理工艺、相变过程以及微观组织

结构与性能之间的关系，阐述合金化元素在合金中的存在形式，及其对沉淀析出行为、相变贯序和服役中的组织

结构演变的影响规律，最后提出高强导电铜合金目前存在的主要问题和措施建议。 
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高强导电铜合金不但是国民经济建设的基础材

料，而且还是众多高新技术领域使用的关键材料，其

应用领域主要包括：载人航天、探月工程、卫星导航、

核心电子器件、极大规模集成电路、高速轨道交通、

新能源汽车、3C 产品等。 

铜的高强度和高导电性是一对矛盾。根据金属电

子理论，铜的电导率与电子的自由程成正比，影响电

子的自由程关键因素是杂质散射，杂质散射越强，则

电子的自由程就越短。因此，为了获得最大的电导率，

就必须减少杂质散射。为了增加铜合金的强度，必须

使用各种强化方法，如固溶强化、第二相强化、复合

强化、形变强化等，但遗憾的是所有的这些强化方法

都会产生杂质散射，从而又会降低铜合金的导电性

能。 

本文对几种典型的高强高导铜合金和超高强导电

铜合金的合金化原理、形变热处理工艺、相变过程以

及合金组织结构与性能之间的关系等进行了综述，阐

述了(微)合金化元素在铜合金中的存在形式及其对合

金沉淀析出行为、合金相变贯序和服役中组织结构演

变的影响规律、以及基体组织−沉淀强化相−热处理及

加工工艺−综合性能的内在关系。 

 

1  高强高导铜合金 

 

1.1  固溶强化高强高导铜合金 

根据 Matthiessen’s 定律，铜合金的电阻率可以用

式(1)来表示[1]：  
 

L R                                     (1) 
 

式中：  为铜合金的电阻率； L 为纯铜的电阻率，

由纯铜自身的性质和环境温度决定； R 被称为剩余电

阻率，表示因铜合金中的杂质、空位等对运动电子的

散射而导致的电阻率。图 1 所示为各合金元素对铜合

金电导率的影响[1]。合金含量越高，合金中的缺陷越

多，对电子的散射增强，即 R 增大，铜合金的电导率

随之降低。所有合金元素对铜合金导电性能的影响趋

势相同，但影响程度不同。例如， Ag、Cd、Ca、Zr、

Mg 等合金元素对铜合金的导电性影响较小，而 Si、

Fe、Co、Al 等元素的添加却会严重降低铜合金的导电

性能。 

在固溶强化铜合金中，高强度与高电导率是相互

矛盾的，这就要求添加的合金元素具有以下性质[2]： 
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图 1  合金元素对铜合金电导率的影响[1] 

Fig. 1  Influence of alloying elements on electrical conductivity 

of copper alloys[1] 

 

1) 合金元素能明显提高铜合金的强度，同时对铜

合金电导率的影响较小； 

2) 合金元素能提高铜合金再结晶温度，使合金具

有较好的抗高温软化能力； 

3) 合金元素不影响铜合金良好的加工塑性，并且

形变强化效应显著。 

若仅从铜合金的强度方面考虑，合金元素应该优

先选择具有较好的强化效应的 Ag、Be、Cd、Cr、Mg、

Fe、Zr 等；若只考虑铜合金的导电性能，则应该优先

选择对铜合金电导率影响较小的 Ag、Cd、Cr、Ca、

Zr、Mg、Zn 等。因此，在选择高强高导铜合金的固

溶元素时，既要考虑综合强度和导电性能的需求，又

要兼顾高强度与高电导率。另外，在材料设计时还需

考虑到环境保护、资源储量与价格因素，尽量避免选

择对人体或环境有毒有害的元素和稀缺昂贵的元素。 

在此以 Cu-Mg 系合金为代表，阐述固溶强化高强

高导铜合金的研制。我国自主研发设计的 CTMH 型

Cu-Mg 合金综合性能优异，已成功应用于时速 300 km

的高铁接触网线。CTMH 型铜镁合金只经过简单的加

工变形即可达到抗拉强度520 MPa，电导率65%IACS，

加工工艺简单，生产流程短，成本低廉，适合大规模

连续化生产，即上引连铸−连续挤压−连续拉拔。 

根据国家铁路局发布的电气化铁路用铜及铜合金

绞线标准(TB/T 3111−2017)，电气化铁路用 Cu-Mg 合

金网线其技术性能见表 1[3]。 

图 2 所示为连续挤压 Cu-0.2Mg(质量分数，%)合

金杆材的 EBSD 照片[4]。受热加工过程再结晶的影响，

晶粒呈现等轴化，晶界也较为平直，出现了大量的细

小再结晶晶粒和退火孪晶。挤压方向平均晶粒尺寸为 

表 1  铜合金接触线导电性能[3] 

Table 1  Electrical conductivity of copper alloy contact wire[3] 

Alloy 
Electrical  
resistivity/ 
(10−8 Ω∙m) 

Electrical 
conductivity/ 

%IACS 

CuMg0.2 2,240 76.9 

CuMg0.2 
(high conductivity) 

2,155 80.0 

CuMg0.5 2,778 62.0 

 

9.46 μm(图 2(c))，横向平均晶粒尺寸为 8.62 μm(图

2(d))，可见晶粒沿挤压方向拉长，但是由于再结晶的

原因使晶粒的方向性不是很明显；小角度晶界进一步

增大，相对比例为 86.0%；孪晶所占比例略有增大，

为 6.7％(见图 2(e)、(f))。 

图 3 所示为 Cu-0.2Mg 合金铜杆从挤压模腔挤出

后的典型 TEM 照片[5]。可见，挤压杆组织之间存在着

差异，一方面，基体中出现了退火孪晶(见图 3(a))；另

一方面，存在着再结晶晶粒形核和长大过程，晶粒 A

作为一个再结晶的核心，其晶界向外弓出，吞噬晶粒

B、C 而长大。而晶粒 D 已经是一个完整的处于平衡

态的再结晶晶粒，三叉晶界(Grain A、C、D 和 Grain A、

B、C)接近 120º(见图 3(b))。 

在 Cu-0.4Mg 合金基础上，通过降低 Mg 含量，增

加 Ca，设计了 Cu-0.29Mg-0.21Ca 合金，其与 Cu-0.4Mg

合金抗拉强度、伸长率随变形量的变化分别列于表 2

和表 3[6]。可见，在保证强度的基础上对 Cu-Mg 合金

进行微合金化，可以进一步提高其电导率，以保障高

铁基础网线载流量和节能降耗的迫切需求。 

Cu-0.29Mg-0.21Ca 合 金 的 综 合 性 能 优 于

Cu-0.4Mg 合金的原因在于 Ca 元素对铜合金电导率的

影响小于 Mg 元素的，在熔炼过程中，Ca 原子可以与

杂质 Bi、Pb 等形成高熔点、低密度的化合物，这些化

合物可以在扒渣过程中清除，起到了净化合金的作用，

还有部分 Ca 原子与 Cu 元素形成 Cu5Ca 粒子，弥散分

布(见图 4)，只有 0.0966%(质量分数)的 Ca 原子固溶于

基体中，减轻了固溶元素引起的晶格畸变对电子的散

射[7]，虽然铜合金中固溶 Ca 的含量低，但其加工硬化

的效果好，合金强度也略有升高。 

 

1.2  时效强化高强高导铜合金 

复合强化的机理可根据奥罗万机制来解释，铜的

电子自由程约为 45 nm，若在纯铜基体上通过一定的

工艺产生弥散分布的尺寸为数十纳米级的复合相(粒

子或纤维)，理论上，若复合相间距大于 45 nm，则不 
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图 2  Cu-Mg 合金连续挤压制品的 EBSD 分析[4]：(a) 挤压方向 EBSD 晶粒取向成像图；(b) 横向 EBSD 晶粒取向成像图；(c)，

(e) 图(a)对应的晶粒尺寸分布图和晶界角度分布图；(d)，(f) 图 2(b)对应的晶粒尺寸分布图和晶界角度分布图 

Fig. 2  EBSD maps of Cu-Mg alloy after continuous extrusion[4]: (a) Grain orientation along extruding direction; (b) Grain 

orientation along horizontal; (c), (e) Correspond to grain size distribution and grain boundary angle distribution of Fig. 2(a), 

respectively; (d), (f) Correspond to grain size distribution and grain boundary angle distribution of Fig. 2(b), respectively 

 

 
图 3  Cu-Mg 合金连续挤压制品的 TEM 像[5]：(a) 退火孪晶；(b) 再结晶组织 

Fig. 3  TEM images Cu-Mg alloy after continuous extrusion[5]: (a) Annealing twin; (b) Recrystallization structure 
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表 2  不同变形量 Cu-0.29Mg-0.21Ca 合金的性能[6] 

Table 2  Properties of Cu-0.29Mg-0.21Ca alloy after different treatments [6] 

Cold deformation/ 
% 

Hardness, HV 
Tensile strength/ 

MPa 
Yield strength/ 

MPa 
Elongation/ 

% 
Electrical conductivity/ 

%IACS 

0 61 271 138 44.56 76.41 

10 109 − − − 74.30 

20 123 353 340 9.76 73.97 

30 134 − − − 72.00 

40 139 418 407 5.52 71.60 

50 146 − − − 71.43 

60 151 474 455 3.80 70.90 

70 159 − − − 70.33 

80 168 547 529 3.52 70.03 

90 177 601 581 2.48 68.08 

80%, anneal 164 545 526 3.60 71.79 

 
表 3  不同变形量 Cu-0.4Mg 合金的性能[6] 

Table 3  Properties of Cu-0.4Mg alloy after different treatments[6] 

Deformation/% Hardness, HV 
Tensile strength/ 

MPa 
Yield strength/ 

MPa 
Elongation/ 

% 
Electrical conductivity/ 

%IACS 

0 63 241 124 36.31 71.63 

10 102 − − − 70.93 

20 109 313 309 7.82 70.27 

30 118 − − − 69.33 

40 137 392 385 5.32 69.30 

50 147 − − − 68.46 

60 151 454 445 3.76 67.56 

70 160 − − − 67.48 

80 166 523 518 3.12 66.10 

90 169 578 559 2.40 63.95 

 

 
图 4  Cu-0.29Mg-0.21Ca 合金 EDS 分析[7] 

Fig. 4  EDS analysis of Cu-0.29Mg-0.21Ca alloy[7] 
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会产生额外电子散射，就可使铜获得满意的强化和导

电效果。由此而见，复合强化应是实现铜合金高强高

导最理想的方法。 

合金化是合金设计中最有效和最常用的手段之

一，通过添加合金元素改变时效过程中析出相形核长

大过程或析出贯序等，起到复合强化效果，提高合金

的综合性能。 

1.2.1  高强高导 CuFeP 合金 

从 20 世纪 70 年代美国奥林公司开发出 C19400

合金至今，Cu-Fe-P 系合金一直都是市场上用量最大

的 IC 引线框架的主流材料。其中，最具代表性的便是

C19400 合金(中国牌号 QFe2.5)和 KFC 合金(中国牌号

QFe0.1)，其化学成分和力学性能如表 4 所示[2]。 

Cu-Fe-P 系合金中常见析出相主要有以下 4    

种[8−13]：面心立方结构 γ-Fe(通常为豆瓣状)、体心立方

结构 α-Fe(通常为短棒状)、六角结构 Fe2P(通常为棒状)

和四方结构 Fe3P(通常为球状)。其中，普遍认为纳米

尺寸(小于 20 nm)的共格 γ-Fe 粒子的析出是合金强化

的主要因素[8−10, 12]。 

Cu-2.1Fe 合 金 的 最 佳 时 效 温 度 范 围 为

480~520 ℃，峰时效硬度平台期长，主要析出相为与

基体完全共格的 γ-Fe 纳米粒子，过时效状态下 γ-Fe

纳米粒子长大呈方形，并失去共格效应。合金欠时效

条件下强化机制主要为共格强化，而峰时效和过时效

条件下强化机制主要为 Orowan 强化[14]。冷加工过程

中，当变形产生的位错切过 γ-Fe 粒子后，应力会诱发

Fe 粒子转变为 α-Fe 粒子。图 5 显示了 Cu-2.1Fe 合金

经过 4%的小变形后的 TEM 像、对应衍射花样及相关

变体模拟衍射花样[15]。Fe 粒子中形成了明暗相间的带

状条纹。图 5(a)中的 α-Fe 粒子可以分为两大类：一种

粒子中的条带方向垂直于[220]Cu(A 型)，另一种粒子

中的条带方向垂直于 Cu[220] (B 型)。图 5(b)为图 5(a)

相应的[001]Cu带轴下的选区电子衍射花样(SADP)，可

见除了母相的斑点外，还观察到了两条相互垂直的衍

射条带，落于两个方向：[220]Cu和 Cu[220] 。在此 Cu-Fe

合金中发现有 4 种孪晶 α-Fe 变体，其模拟衍射花样如

图 5(c)所示。图 5(a)中所有的条带均平行于{110}Cu 面。

根据 α-Fe 的 BCC 结构及晶格常数，将 4 种变体在各

自[110]Fe 带轴的衍射花样以及进行叠加后的花样标识

于图 5 (c)，(d)，可见变体 1 和 2(或变体 3 和 4)产生的

斑点沿{112}Fe 面镜面对称，也表明了 Fe 粒子已转变

为体心{112}孪晶。将基体[001]Cu 带轴的衍射斑也叠

加，所得的衍射花样见图 5(e)，其与图 5(b)的衍射花

样一致。再考虑双衍射效应，模拟的衍射花样与实验

得到的衍射斑点匹配较好(见图 5(f))，这也解释了图

5(b)中相互垂直的白色迹线的产生原因是 4 种 Fe 粒子

变体的衍射叠加的结果。由此可见，Cu-Fe 合金中 4

种变体与基体都呈 Pitsch 取向关系，即 BCC110  // 

FCC001  ，{222}BCC//{220}FCC。α-Fe 粒子的生长方向

主要有两种：一种为共密排方向( Cu110  // Fe111  )，

另一种为不变线方向，两者均为低畸变能的方向，其

间夹角约为 8.36°。在高温下，随着时效的进行，α-Fe

粒子的孪晶结构逐渐消失，α-Fe 与 Cu 基体之间的取

向关系由亚稳的 Pitsch 关系向更稳定的 Kurdjumov- 

Sachs (KS)关系转变[15]。 

P 的添加有利于脱氧，降低熔体黏度和细化晶粒，

但添加过量 P 时细化作用消失。P 含量较低时，铸态

合金中主要形成球状脆性的 Fe3P 相，其对合金后续加

工过程产生不利影响；当添加量超过 0.15%(质量分

数)，铸态合金中的 Fe3P 相被更稳定的 Fe2P 相所取代；

当 P 添加量达到 0.15%(质量分数)时，P 与 Fe 结合形

成更稳定的 Fe2P 相。随着 P 含量的继续增加，过量的

Fe2P 会以微米尺寸粒子形式弥散分布于铜基体中，对

合金性能产生不利影响。考虑 Cu-Fe-P 合金的抗软化

性，冷轧态合金最佳时效温度范围为 400~450 ℃。 

研究发现，相比于传统固溶淬火+变形时效工艺，

采用在线热轧(HR)+变形时效工艺能提高 Cu-Fe-P 合

金的硬度和抗过时效能力[16]。 

图 6 所示为 C19400 合金经热轧在线淬火后的透

射电镜 ( T E M )显微组织及其选区电子衍射花样

(SADP)[16]。由低倍像可见，HR 态合金中位错密度很

高，位错胞尺寸约 1~2 μm，不同区域的位错密度有所 

 

表 4  两种主要 Cu-Fe-P 合金的成分及性能[2] 

Table 4  Composition and properties of two main Cu-Fe-P alloys [2] 

Grade 

Composition, w/%  Properties (Hardable) 

Fe P  
Tensile 

strength/MPa 
Elongation/ 

% 
Vickers  

hardness, HV 
Electrical conductivity/ 

%IACS 

C19400 2.1−2.6 0.015−0.15  410−480 ≥5 130−145 ≥60 

KFC 0.05−0.15 0.025−0.04  390−470 ≥4 120−145 ≥85 
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图 5  (a) [001]Cu带轴下 α-Fe 粒子的 TEM 明场像；(b) 图(a)相应衍射斑点；(c) 模拟的 4 种 α-Fe 变体在各自的[110]Fe轴的

衍射花样；(d)，(e) 4 种变体花样在[001]Cu 轴的叠加；(f) 考虑双衍射后的模拟花样与[001]Cu 带轴下实验所得的衍射斑点一   

致[15] 

Fig. 5  (a) TEM bright field image of α-Fe particle under axis of [001]Cu; (b) Corresponding SADP of (a); (c) Simulated diffraction 

patterns of four α-Fe variants along with [110]Fe axis; (d), (e) Superposition of 4 variations on [001]Cu axis; (f) Simulated pattern after 

considering double diffraction is consistent with diffraction spots obtained by experiment under the axis of [001]Cu
[15] 
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图 6  Cu-2.3Fe-0.03P 合金热轧淬火态 TEM 像[16]：(a)，(b) 位错胞；(c)，(d) γ-Fe 粒子 

Fig. 6  TEM images of Cu-2.3Fe-0.03P after hot rolling and quenching[16]: (a), (b) Dislocation cell; (c), (d) γ-Fe particle 

 

不同。高倍像下(图 6(c)，(d))可见大量豆瓣状 γ-Fe 粒

子。无衬度线方向全部垂直于操作矢量，且随着操作

矢量的变化而变化。无衬度线(应变衬度)的出现说明

粒子与基体存在共格关系。 

热轧时形变引入大量位错，当形变储能积累到足

够高后，位错组态不稳定，会在无畸变或低畸变的位

置形成再结晶的核心，吞噬高畸变能的基体而发生动

态再结晶。铜合金的层错能较低，其动态再结晶能力

强，但是合金动态再结晶的能力不仅取决于层错能的

高低，还要考虑到晶核的形成能力和晶界迁移的难易

程度。固溶于合金中的溶质原子或弥散的第二相会妨

碍晶界的迁移，减慢动态再结晶的速度。C19400 合金

热轧时的温降可导致过饱和固溶体发生分解，Fe 粒子

在位错提供的形核位置处大量析出，且高温下 Fe 粒子

生长更为迅速。Fe 粒子对晶界迁移有强烈钉轧作用，

阻碍这些区域进一步再结晶。当大角度晶界被弥散粒

子固定，而再结晶晶核不可能向相邻的晶粒内长大时，

再结晶核心只能向原晶粒内生长。由于与原始晶粒的

位向差很小，晶界迁移速率较低，再结晶进展缓慢，

导致宏观热轧态晶粒尺寸不及固溶态均匀。研究发现，

热轧态样品经后续时效时，硬度值发生的波动说明一

方面过饱和固溶体分解，析出的 Fe 粒子产生析出强化

作用；另一方面位错数量减少，加工硬化效果降低，

产生回复软化[16]。 

图 7 所示为 Cu-2.3Fe-0.03P 合金冷轧 80%+ 

450 ℃、8 h 时效后 TEM 明场像[16]。对于固溶淬火态

合金，样品均易发生再结晶，且再结晶区较为干净(见

图 7(a))，第二相均为黑色点状衬度(见图 7(b))，合金

再结晶速度较快，微细的 Fe 粒子来不及阻碍再结晶进

程。而对于热轧淬火合金，时效后基体较纯净(见图

7(c))，高倍组织大部分区域与固溶冷轧时效态样品类

似，粒子呈黑色点状衬度，尺寸小于 5 nm；小部分区

域内存在球形 α-Fe 粒子(见图 7(d))，尺寸为 25~40 nm。

由于 γ-Fe粒子在 450 ℃短时间时效后无法长大至该尺 
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图 7  不同状态 Cu-2.3Fe-0.03P 合金冷轧 80%+(450 ℃, 8 h)时效后 TEM 明场像[16]：(a)，(b) 固溶淬火态；(c)，(d) 热轧淬火

态 

Fig. 7  TEM bright field images of Cu-2.3Fe-0.03P alloy in different states after cold rolling of 80%+(450 ℃, 8 h) aging[16]: (a), (b) 

Quenching state in solid solution; (c), (d) Hot-rolling+quenching state 

 

寸，这些球形 α-Fe 粒子为热轧淬火时的 γ-Fe 在冷变

形过程中发生应力诱导的马氏体转变而来的。此样品

中大粒子分布稀疏，晶粒内基本观察不到位错，因此，

该区域是局部再结晶区。先于再结晶前形成的球形

α-Fe 粒子可起到拦截位错或晶界运动的作用[17]，并能

抑制合金的再结晶，合金的综合性能更好。 

1.2.2  高强高导 Cu-Cr 系合金 

Cu-Cr 合金是一种典型的析出强化型合金，高温

下有 0.65%(质量分数)的铬元素可以固溶在基体中，但

室温下固溶度仅 0.03%(质量分数)，因此时效过程中将

出现析出现象，合金强度、电导率快速上升[18]。然而

二元铜铬合金时效析出相热稳定性差，析出相极易长

大，从而产生过时效，软化温度低，极大限制了该合

金在高端制造业领域的大规模使用[19]。微合金化是提

高 Cu-Cr 合金综合性能的有效途径。表 5 所列为不同

元素微合金化后 Cu-Cr 系合金的综合性能，可见其强

度和电导率均比较高。 

不同微合金化元素在 Cu-Cr 系合金中的作用机制

不一。图 8 所示的是 Cu-0.13Cr-0.074Ag 合金在 480℃

时效 2 h 样品的 TEM 像[26]。合金中析出了大量的第二

相粒子，其尺寸约为 10 nm 左右。对[100]Cu晶带轴下

的高分辨电镜显微照片进行分析，其傅里叶转换的电

子衍射花样显示第二相为 BCC 晶体结构(见图 8(b))。

图 8(c)所示为合金的 HADDF 图像，图 8(d)和(f)所示

为各元素的分布，可见豆瓣状的析出相主要含 Cr 元

素，Ag 元素分布均匀。3D 原子探针(3DAP)观察可更

加准确分析各元素的分布，图 9 所示为 Cu-Cr-Ag 合

金的 3DAP 分析结果[26]。可见，时效 2 h 的合金中析

出相粒子呈球状，部分呈棒状，均为 Cr 析出相，Ag

元素在时效过程中是均匀分布在铜基体中的。  
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表 5  不同元素微合金化后 Cu-Cr 合金的综合性能 

Table 5  Comprehensive properties of Cu-Cr-based alloy 

Composition, w/% 
Strengthening  

mechanism 
Hardness,  

HV 
Tensile strength/ 

MPa 
Electrical conductivity/ 

%IACS 
Reference 

Cu-0.4Cr Straining+aging 156 — 86.4 [20] 

Cu-0.55Cr-0.07P Straining+aging — 550 74 [21] 

Cu-0.43Cr-0.17Zr-0.05Mg Straining+aging 118 525 82 [22] 

Cu-0.47Cr-0.16Nb Straining+aging 150 453 89.1 [23] 

Cu-0.13Cr-0.074Ag Straining+aging 140 473 94.5 [24] 

Cu-0.28Cr-0.15Mg Straining+aging 156 540 79.2 [25] 

 

 
图 8  Cu-Cr-Ag 合金在 480 ℃时效 2 h 的 TEM 像[26]：(a) 明场像；(b) 高分辨电镜照片；(c) HADDF 图像；(d) Cu 元素的分

布；(e) Cr 元素的分布；(f) Ag 元素的分布 

Fig. 8  TEM images of Cu-Cr-Ag alloy aged at 480 ℃for 2 h[26]: (a) Bright field image; (b) High-resolution electron microscope 

photographs; (c) HADDF images; (d) Distribution of Cu; (e) Distribution of Cr; (f) Distribution of Ag 
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图 9  Cu-Cr-Ag 合金的 3 维原子分布的 2D 投影图[26] 

Fig. 9  2D projection of 3D distributions of atom map in Cu-Cr-Ag alloy[26] 

 

对于 Cu-Cr-Nb 合金，其时效过程中，析出的 Cr

相与基体有 3 种位相关系，分别为立方−立方位相关

系、N-W 位相关系和 K-S 位相关系。时效过程中，析

出的 Cr 相分别具有 BCC结构和 FCC 结构，时效后期，

Cr 相以 BCC 结构为主。图 10 所示为 950 ℃、4 h 固

溶+80%冷轧变形的 Cu-0.47Cr-0.16Nb 合金在 450 ℃

时效 4 h 的透射电镜照片[27]，基体中未见明显再结晶

组织，且仍有位错缠结(如图 10(a)和(c)所示)。图 10(a)

对应的选区电子衍射斑点如图 10(b)所示，其为铜基

体。图 10(c)晶界上的 Cr2Nb 清晰可见，约 0.5 μm，

Cr2Nb 不随时效过程长大，保持着阻碍晶粒长大、提

升合金强度的作用。图 10(e)中可见晶界上存在大量纳

米级粒子。为了进一步弄清第二相粒子的结构，选取

图 10(e)中具有代表性的三类第二相粒子在高分辨模

式下进行观察，结果示于图 10(f)~(h)。图 10(f)为球形

析出相的高分辨图像及其傅里叶转换衍射图谱，除了

铜基体在[011]轴的衍射花样外，还有一套斑点。根据

标定结果可知该球形沉淀物为 BCC 结构的 Cr 相，与

基体的位相关系为[011]Cu//[001]Cr， Cu(111) // (110)Cr、

Cu(422) // Cr(110) ，即典型的 N-W 位相关系。图 10(g)

所示为咖啡豆状析出相的高分辨图像，根据傅里叶转

换衍射图谱标定结果可知该咖啡豆状沉淀物也为

BCC 结构的 Cr 相，与基体的位相关系为[011]Cu// 

[111]Cr、 Cu(111) // Cr(101) 、 Cu(422) // Cr(121) ，即 K-S

位相关系。图 10(h)所示为另一种球形析出物的高分辨

图像，其具有 FCC 结构，与基体完全共格，与基体呈

立方−立方关系。 

图 11所示为Cu-0.47Cr-0.16Nb合金(经 950 ℃、 4 h

固溶+80%冷轧变形+450 ℃分别时效 2.5 min、30 min

和 4 h)典型的三维原子探针(3DAP)分析结果[23, 27]。Nb

的含量由 2.5 min 时的 0.16%~0.2%(摩尔分数) (如图

11(b)所示)增加到 4 h 时的 0.3%~0.6%(如图 11(d)所

示)，说明 Nb 元素在 Cr 相表面或内部有轻微聚集，时

效过程中仍有微量 Nb 元素从铜基体析出。图 11(e)、(f)、

(g)分别显示了 2.5 min、30 min 和 4 h 样品中 Cr 在铜基

体的分布情况，2.5 min 时，Cr 相小而少，平均粒径为

5.8 nm；30 min 时，Cr 相小且多，平均粒径为 7.7 nm；

4 h 时，部分 Cr 相粗化，大小不均匀，在 5~18 nm 不

等，平均粒径为 12.3 nm。 

Nb 在铜基体中的固溶度为 1000 ℃/0.2%，

800 ℃/0.15%，20 ℃/0.14%，Cr 在铜基体中的固溶度

为 1000 ℃/0.49%，400 ℃/0.024%，20 ℃/＜0.024%。

Cu-0.47Cr-0.16Nb合金时效过程以Cr相的析出强化效

果占主导。Nb 原子的析出在时效前期作为形核中心，

极大地促进了 Cr 相的形核与长大，形核位置更多，析

出相更细小。中后期由于 Nb 占据了基体中的部分空

位，并且偏聚在 Cr 相表面或内部，延缓了 Cr 相的粗

化。因此，时效中后期 Cu-0.47Cr-0.16Nb 合金硬度比

Cu-0.45Cr 合金的高。3DAP 的观察结果说明添加 Nb

具有阻碍 Cr 粗化的效果，合金在 200 ℃、300 ℃、

400 ℃时伸长率分别为 399 MPa/22.9%、334 MPa/ 

14.8%、282 MPa/12.3%[23, 27]，可见 Cu-0.47Cr-0.16Nb

合金具有良好的抗中温软化性能。 

Mg 是铜合金中常用的微合金化元素。图 12 所示

为 Cu-Cr-Mg 合金时效过程中微观组织演变的透射照  

片[25, 28]。图 12(a)、(b)和(c)是合金经过 2.5 min、15 min

和 4 h 时效后明场像。经 2.5 min 时效后在基体及位错

部位出现许多析出相(见图 12(a))，析出相尺寸较大且

根据衬度区别主要分为两类：球形析出相和豆瓣状析

出相。图 12(a1)高分辨电镜观察结果可知，球状析出 
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图 10  经(950 ℃, 4 h)均匀化固溶+80%冷轧变形+(450 ℃, 4 h)时效后 Cu-0.47Cr-0.16Nb 合金的透射电镜照片[27]：(a)，(e) 明场

像；(b) 图 10(a)在[011]Cu 晶带轴的选区电子衍射花样；(c)，(d) 粒子明场相及相应的粒子能谱分析；(f)，(g)，(h) 高分辨相[27] 

Fig. 10  TEM image of Cu-Cr-Nb alloy fabricated via solid-solution treating at (950 ℃, 4 h)+cold rolling by 80%+(450 ℃, 4 h) 

aging[27]: (a), (e) Bright-field images; (b) SAED pattern of (a) with zone axis of [011]Cu; (c), (d) Bright-field image and 

corresponding energy spectrum analysis of particles; (f), (g), (h) corresponding HRTEM images of Fig.10(e) 
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图 11  Cu-0.47Cr-0.16Nb 合金经(950 ℃, 4 h)固溶+80%冷轧变形+450 ℃分别时效不同时间的 3DAP 结果[23, 27]：(a)，(b) 时效

30 min 后样品中的元素浓度；(c)，(d) 时效 4 h 样品中的元素浓度；(e)，(f)，(g) 分别为时效 2.5 min、30 min 和 4 h 样品中

Cr 在铜中的分布情况 

Fig. 11  3DAP data showing Cr concentration maps and corresponding concentration of Cu, Cr and Nb in Cu-Cr-Nb alloy fabricated 

via solid-solution treating at (950 ℃, 4 h)+cold rolling by 80%+aging at 450℃ for different time[23, 27]: (a), (b) Element concentration 

of alloy aged for 30 min; (c), (d) Element concentration of alloy aged for 4 h; (e), (f), (g) are Cr distribution in the alloys aged for 2.5 

min, 30 min and 4 h, respectively 
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图 12  Cu-Cr-Mg 合金 480 ℃时效不同时间的 TEM 和 HRTEM 照片[25, 28]：(a) 2.5 min；(b) 15 min；(c) 4 h；(a1)，(a3) 图 12(a)

中对应区域的 HRTEM 照片；(a2)与(a4)分别为(a1)、(a3)的 FFT 衍射图；(b1)，(b3) 图 12(b)中对应区域的 HRTEM 照片；(b2)

与(b4)分别为(b1)、(b3)的 FFT 衍射图；(c1)，(c3) 图 12(c)中对应区域的 HRTEM 照片；(c2)与(c4)分别为(c1)、(c3)的 FFT 衍

射图 

Fig. 12  TEM and corresponding HRTEM images of Cu-Cr-Mg alloy aged at 480 ℃ for different time[25, 28]: (a) 2.5 min; (b) 15 min; 

(c) 4 h; (a1), (a3) Corresponding HRTEM images of Fig. 12(a); (a2) and (a4) are corresponding FFT diffraction patterns of (a1) and 

(a3), respectively; (b1), (b3 Corresponding HRTEM images of Fig. 12(b); (b2) and (b4) are corresponding FFT diffraction patterns of 

(b1) and (b3), respectively; (c1), (c3) Corresponding HRTEM images of Fig. 12(c); (c2) and (c4) are corresponding FFT diffraction 

patterns of (c1) and (c3), respectively 
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相引起基体畸变很小，与基体完全共格，这和二元

Cu-Cr 合金中析出相类型一致；经 15 min 时效后豆瓣

状析出相比例增大(见图 12(b))，对其中部分析出相进

行高分辨观察可以看出在此阶段的豆瓣状析出相均与

基体呈半共格关系但呈现两种衬度；各自衍射斑点中

出现了第二套斑点，经标定分别为与基体呈 N-W 取向

的 Heusler 相(见图 12(b1))和呈 K-S 取向的 Heusler 相

(见图 12(b3))，其特征斑点由图中箭头所示。经时效 4 

h 后合金内析出相和 15 min 态的明场像和高分辨结果

差别不大，经分析其中两种半共格析出相可能分别为

呈 N-W 取向的 Heusler 相(见图 12(c1))和呈 K-S 取向

的 Heusler 相(见图 12(c3))，其特征斑点由图中箭头所

示。 

时效过程中析出相形核长大和粗化是在热力学驱

动下元素扩散的过程，一般而言不同成分的析出相有

不同的热力学稳定状态。图 13 所示为 Cu-Cr-Mg 合金

时效 2.5 min、15 min、4 h 后 Cr 元素三维原子探针重

构图和析出相元素一维浓度分布图[25]。由图 13 可知，

时效前期析出相呈盘状，密度较低；随着时效时间延

长盘状析出相密度增大；4 h 后析出相密度降低。这是

由于时效前期析出相数量较少，随着时效时间延长析

出相析出数量增多，时效后期析出相发生 Ostwald 熟

化，较小的析出相消失，较大的析出相长大，因此析

出相密度下降。由图 13 元素的一维浓度曲线可以看

出，时效 2.5 min 后，FCC 结构析出相内 Cr 元素含量

约 40%。由此可知，在低 Cr 富 Cu 的析出相中稳定结

构为 FCC 结构，这是因为从 FCC 铜基体中析出相同

结构的析出相所需能量最低。也可以认为 Cr 原子在析

出相部分富集并置换原来位置 Cu 原子，当 Cr 含量较

低时，尚能维持原始晶格结构，形成 FCC 析出相[29]。 
 

 
图 13  Cu-Cr-Mg 合金 480 ℃时效不同时间后析出相元素分布曲线及元素分布图[28]：(a) 时效 2.5 min；(b) 时效 15 min；    

(c) 时效 4 h；(d) 时效 15 min 后的 Cu/Cr/Mg 元素分布图 

Fig. 13  Element density maps (and corresponding distribution of Cu, Cr and Mg of precipitates in Cu-Cr-Mg alloy aged at 480 ℃ 

for different time[28]: (a) Aging for 2.5 min; (b) Aging for 15 min; (c) Aging for 4 h; (d) Cu/Cr/Mg elements distribution in alloy aged 

for 15 min 
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随着时效时间延长，Cr 不断富集，时效 15 min 后，

Cr 元素含量超过 50%，此时析出相转变为 Heusler 结

构 CrCu2Mg 相。当时效时间延长到 4 h 后，析出相中

Cr 元素比例上升，大部分 CrCu2Mg 相分解成为 BCC

结构的 Cr 相[30]。 

时效前期析出相将在元素富集的位置形核或者形

成团簇，镁元素将富集在析出相中，如图 13(a)所示。

随着时效时间延长，析出相中 Cr 元素浓度不断上升，

Cu 元素浓度不断下降。由于 Mg 在 Cr 中不固溶且不

发生反应生成新相，因此，时效过程中，富 Cr 析出相

中的 Mg 原子将会被逐渐排除到析出相外部，如图 14

示意图所示[28]。Mg 在 Cr 中无固溶度，在 Cu 中有超

过 2%的固溶度，因此，Mg 在 Cr 中的扩散系数远远

大于 Mg 在 Cu 中的扩散系数[31]。短时间内 Mg 原子将

被排出析出相，这段时间内 Mg 无法扩散进入铜基体

中从而在析出相−基体界面富集，Mg 元素偏聚于析出

相表面。偏聚的 Mg 元素将填充在析出相和基体间的

空位上，有效降低错配度，缓解界面弹性畸变，降低

了相转变驱动力，稳定了中间相，推迟了时效后期相

转变过程[32]。Mg 元素未改变 Cu-Cr 合金析出贯序，

但稳定了 Heusler 结构(CrCu2Mg)半稳态相，限制了析

出相长大。 

 

 

图 14  Cu-Cr-Mg 合金时效过程中原子扩散示意图[28] 

Fig. 14  Schematic diagram of atom diffusion during aging 

treatment in Cu-Cr-Mg alloy[28] 

    针对高速铁路进一步提速、更安全和更节能的需

要，突破高强高导 CuCrZr 系合金非真空、大卷重、

连续化制坯技术是关键之一。通过熔体的处理，结晶

器的优化设计、上引连铸工艺和合金化元素在线添加

技术，突破了 CuCrZr 系合金非真空、大卷重、上引

连续化制坯技术，上引杆坯的宏观照片如图 15 所示，

合金经连续挤压、冷拉拔和时效处理后，其综合性能

如表 6 所列，能够满足时速 385 km/h 以上高铁接触网

线的需求，安全、节能效果较正在使用的 Cu-Mg 线均

大幅度提高。 
 

 
图 15  CuCrZr 合金上引杆坯的宏观照片 

Fig. 15  CuCrZr alloy produced by up-drawing continuous 

casting 

 

1.2.3  高强高导 CuNiSi 系合金 

Cu-Ni-Si 合金广泛应用于电子电工产品中，是制

造高性能引线框架和接插件的理想材料之一。引线框

架和接插件用 Cu-Ni-Si 合金强度一般为 600~700 

MPa，导电率为 35%~50%IACS。目前，已经形成了

多种成熟的合金牌号。表 7 所列为典型引线框架用

Cu-Ni-Si 合金的牌号、成分和性能数据[33]。 

Cu-Ni-Si 合金的是一种时效强化型合金，合金的

微观组织和性能随着时效工艺的不同而变化。

Cu-3.0Ni-0.72Si 合金在 450 ℃和 600 ℃时效处理后的

硬度和导电率如图 16 所示[33]。合金的硬度随着时效

时间的延长呈现出先迅速上升(欠时效)，到达峰值阶

段(峰时效)，而后快速下降(过时效)的 3 个阶段；电导

率则随着时效时间的延长不断上升。Cu-3.0Ni-0.72Si

合金合金的显微硬度固溶态时约为 77 HV 左右，在 

 

表 6  CuCrZr 合金上引杆坯的综合性能 

Table 6  Properties of CuCrZr alloy produced by up-drawing continuous casting 

Fabrication method 
Electrical conductivity/ 

%IACS 
Tensile strength/ 

MPa 
Elongation/ 

% 
Bending 
failure 

Up casting 20 mm—extrusion—drawing d 22 mm— 
d 18 mm—aging—drawing d 14.5 mm 

85 582 12 9 
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表 7  典型引线框架用 Cu-Ni-Si 合金的牌号、成分和性能[33] 

Table 7  Grades, compositions and properties of Cu-Ni-Si alloys used for typical lead frames [33] 

Brand Composition, w/% Tensile strength/MPa Electrical conductivity/%IACS 

C64710 Cu-3.2Ni-0.7Si-0.3Zn 490−588 40 

MF224HC Cu-1.5Ni-0.18Si-0.1P-0.5Zn 685 47 

C70250 Cu-3.0Ni-0.6Si-0.1Mg 585−690 35−40 

C23 Cu-2.5Ni-0.5Si-0.3Zn 780 40 

TAMAC750 Cu-2.5Ni-0.65Si-0.12Zn-0.1Sn 730 51 

KLF-125H Cu-1.6Ni-0.35Si-0.3Zn-1.25Sn 666 35 

KLFA85 Cu-3.2Ni-0.7Si-1.1Zn 800 45 

 

 

图 16  Cu-3.0Ni-0.72Si 合金分别在 450 ℃和 600 ℃时效的硬度(a)和导电率(b)变化曲线[33] 

Fig. 16  Variation of hardness (a) and conductivity (b) curves of Cu-3.0Ni-0.72Si alloy aged at 450 ℃ and 600 ℃[33] 

 

450 ℃下经过 8 h 的时效达到峰值 232 HV，再进一步

时效至 64 h，合金硬度下降为 210 HV。合金在 600 ℃

高温下时效的相变发生更快，时效 5 min 即达到了峰

时效，但是峰时效硬度比 450 ℃的峰时效硬度略低。

随着时效时间的延长，固溶处理后的过饱和固溶体中

的溶质原子不断析出，析出相的体积分数不断增大，

电导率不断上升。 

Cu-Ni-Si 合金在时效处理过程中发生了脱溶分

解，Cu-3.0Ni-0.72Si 合金在固溶处理后直接在 450 ℃

时效 5 min 后，Cu 基体中析出了大量弥散细小的球状

-Ni2Si 第二相粒子，尺寸仅 3~5 nm(如图 17 所示[33])。

-Ni2Si 相是一种相对与 Cu 基体硬而脆的金属间化合

物，当它以纳米级尺度细小弥散地分布在 Cu 基体中，

能够有效地阻碍位错运动，大大提高了合金的抗拉强

度。 

Cu-Ni-Si 合金在 450 ℃时效 8 h 则会析出略有长

大的短棒状第二相-Ni2Si 粒子(如图 18 所示)，这些长

大的粒子长轴方向与 Cu110  方向一致。粒子与基体仍

然存在共格关系：(110)Cu||(100)，[001]Cu||[001]。合

金在经历了(450 ℃, 64 h)时效后，Cu 基体中析出的

-Ni2Si 粒子长大到 20~30 nm，而且粒子之间的距离

也进一步增大，达到 30 nm 左右。不仅如此，由于粒

子的生长造成了原本共格程度高的相界面处出现了缺

陷，变成半共格状态而释放了界面应力，使得粒子周

围的应变场也显著缩小。 

图 19 所示为 Cu-3.0Ni-0.72Si 合金经过 600 ℃时

效 8 h 后析出相的形貌和成分分布[34]。深色的内层表

面包含区域为 Ni 和 Si 总含量大于或等于 95%(摩尔分

数) 的区域，而外层的网格面包含区域为 Ni 和 Si 总

含量大于或等于 33% 的区域。图 19(d)所示为图 18(c)

中的蓝色长方体(该长方体贯穿其中一个粗化相的大

面)中的元素成分分布曲线图。由图可知，经过了长时

间的时效，原本的初生相已经粗化，粗化相有两个成

分区别较大的区域： -Ni 2 S i 相 (Ⅰ区域 )和 (Cu , 

Ni)2:Si(Ⅱ区域)，在Ⅰ区域中的 Cu 含量可以忽略不计，

Ni 和 Si 含量比例为 2:1，说明此区域为稳定的-Ni2Si

相，而Ⅱ区域中的 Si 含量变化很小，Cu 含量与 Ni 含

量互补，呈现在摩尔分数上为(Cu, Ni):Si 为 2:1，说明 
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图 17  Cu-3.0Ni-0.72Si 合金在固溶处理后直接在 450 ℃时效 5 min 的 TEM 像[33]：(a) 明场相；(b) 对应的 SAED 花样；       

(c) HRTEM 照片；(d) 图 17(c)中红框区域的 FFT 图 

Fig. 17  TEM images of Cu-3.0Ni-0.72Si alloy aged directly at 450 ℃ for 5 min after solid solution treatment[33]: (a) Bright field 

phase; (b) Corresponding SADP of (a); (c) HRTEM image; (d) FFT diagram of the red-box area in Fig. 17(c) 

 

Ⅱ区域为亚稳定的 δ′-(Cu,Ni)2Si。表明粗化相有一个

-Ni2Si 相的核心，而其外围包裹着一层 δ′-(Cu,Ni)2Si

亚稳相。 

Cu-3.0Ni-0.72Si 合金在 600℃时效下从初生相生

长为粗化相的生长机制如图 20 所示[34]。在时效早期，

合金中沿着{110}Cu 析出了大量的初生相粒子，这些

粒子是具有-Ni2Si 结构的亚稳相。亚稳相中的 Si 元

素达到饱和浓度，其中富含的 Cu 原子不断地被外来

的 Ni 原子取代，芯部的成分越来越接近稳定相

-Ni2Si。当超过某一个临界尺寸后，该析出相芯部

转变为稳定相-Ni2Si。这个-Ni2Si 核心与 Cu 基体

有着较大的晶格常数差别，导致界面上积累了较大

的界面应力。当这些界面应力超过一个临界值后，

会引起界面应力释放，而释放界面应力的方式包括

在界面处形成诸如结构台阶、界面位错的界面缺陷，

界面应力释放后导致相周围的 Cu 基体畸变减小，其

应变场减小。 

CuNiSi 是极大规模集成电路理想的材料之一，通

过成分设计优化能够使其性能获得进一步的提升，传

统的基于经验和试错的材料设计、新材料开发的效率

低、周期长和成本将高。一种面向性能要求的机器学

习设计新方法将有效克服这些缺点[35]，其核心思想是

通过成分与性能数据的深入系统挖掘，采用机器学习

技术解锁“成分−性能”之间隐式复杂关系，在此基

础上设计了由建模与训练、成分设计和性能预测 3 个

主要功能组成的机器学习设计系统(MLDS)，选取 5 
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图 18  Cu-3.0Ni-0.72Si 合金在固溶处理后直接在 450 ℃时效 8 h 的 TEM 照片[33]：(a) 明场像；(b) 图 18(a)区域的 SAED 花

样，带轴为[001]Cu；(c) 图 18(a)对应的暗场像，物镜光阑位置为图 18(b)中红圈处；(d) 明场像；(e) [001]Cu带轴下的 HRTEM

照片；(f) 图 18(e)的 FFT 花样 

Fig. 18  TEM images of Cu-3.0Ni-0.72Si alloy aged directly at 450 ℃ for 8 h after solid solution treatment[33]: (a) Bright field 

image; (b) SAED pattern of Fig. 18(a) along with [001]Cu; (c) Corresponding dark field image of Fig. 18(a); (d) Bright field image; (e) 

HRTEM image along with [001]Cu; (f) FFT pattern of Fig. 18(e) 
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图 19  Cu-3.0Ni-0.72Si 合金在 600 ℃时效过程中的初生相((a), (b))和粗化相((c), (d))的原子探针层析技术分析(图中垂直的虚

线显示对应的等浓度面的位置)[34] 

Fig. 19  Atom probe analysis showing tomography and composition of nascent precipitate ((a), (b)) and coarse precipitate ((c), (d)) 

(Vertical dashed lines show positions of concentration surfaces)[34] 

 

 

图 20  Cu-3.0Ni-0.72Si 合金中析出相粗化过程示意图[34] 

Fig. 20  Schematic diagram showing coarsening of precipitates in Cu-3.0Ni-0.72Si alloy[34] 

 

个成分和性能已知的合金，分析了它们的实验性能与

目标性能之间的符合度，二者之间具有较为令人满意

的一致性，具体结果如表 8 所示[35]。 

1.3  高强高导弥散强化铜合金 

1.3.1  Al2O3弥散强化铜合金 

Cu-Al2O3弥散强化铜合金适宜于要求高强度、高
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导电及耐高温的使用场景，其主要制备工艺为内氧化

法和机械合金化法等。表 9 给出了两种工艺制备的

Cu-Al2O3弥散强化铜合金不同状态下的性能[36−39]。可

以看到该弥散强化铜合金具有优异的抗高温软化能

力。相比于机械合金化法，内氧化法制备该合金综合

性能较好，且更容易实现产业化。典型内氧化制备工

艺：Cu-Al 熔炼→水雾化或气雾化制粉→氧化剂的制

备→合金粉与氧化剂混合→在密闭容器中高温

(800~1000 ℃)内氧化→破碎→氢气中还原多余的氧→

破碎→等静压制坯→锭坯包套→抽真空、封口→热挤

压成型→冷拉拔加工→成品[36]。 

图 21 所示为 Cu-2.7%Al2O3(体积分数)合金经

900 ℃、1 h 退火后典型的透射电镜显微照片以及相应

电子衍射花样[40]。可以看出，弥散铜合金基体晶粒内

分布着大量的弥散强化相 Al2O3 粒子，粒子形貌大多

为近球状，少数为三角状及不规则状等，尺寸介于

10~50 nm(见图 21(a))，出现这种情况可能和 Al2O3粒

子在形成和奥斯特瓦尔德熟化过程中粒子长大所受的

束缚有关。晶界处有少量粗大的棒状 Al2O3粒子存在，

尺寸约为 200 nm(见图 21(c))，这些晶界处的粗大

Al2O3粒子是由于在内氧化过程中，O 原子优先沿晶界

扩散，而且晶界处对粒子长大的约束力较弱，因此， 

 

表 8  高强高导多元复杂铜合金成分设计结果及验证[35] 

Table 8  Compositions design and its validation of prediction of copper alloy with high strength and electrical conductivity[35] 

No. 

Target performance  
Composition designed by machine learning 

system, w/% 
 Experiments or referenced results 

Tensile 

strength/ 

MPa 

Electrical 

conductivity/ 

IACS% 

 Ni Si Mg Zn Sn Cr P  Alloy 

Tensile 

strength/ 

MPa 

Electrical 

conductivity/ 

IACS% 

1# 600 

50 

 1.47 0.39 − 0.18 0.02 − −  Cu-1.37Ni-0.28Si-0.02Mg-0.04Zn-0.04Sn 607 53.0 

2# 650  1.85 0.43 − 0.18 − 0.04 0.02  − − − 

3# 700  1.93 0.54 0.04 0.16 0.09 − 0.02  Cu-2.00Ni-0.50Si-0.30Cr 700 49.7 

4# 750  2.32 0.51 0.04 0.26 − 0.06 0.02  Cu-2.20Ni-0.42Si-0.08Mg-0.30Zn 72012.2 49.50.5 

5# 800  3.00 0.60 − 0.16 − 0.15 0.03  Cu-3.00Ni-0.60Si-0.16Zn-0.15Cr-0.03P 77510 48.00.5 

6# 850  3.55 0.77 0.09 0.22 − 0.08 0.09  − − − 

7# 900  4.25 0.91 0.07 0.07 − 0.16 0.11  Cu-4.00Ni-1.00Si-0.10Mg] 951 44.0 

8# 950  4.61 0.92 0.11 0.08 0.13 0.20 0.13  − − − 

 

表 9  弥散强化铜合金的性能 

Table 9  Properties of dispersion strengthening copper alloys 

Fabrication  

methods 

Composition,  

V/% 
State 

Performance 

Reference 
σb/MPa σ0.2/MPa Elongation/% 

Electrical 

conductivity/%IACS 

Internal oxidation 

method 

Cu-0.2%Al2O3 

Cold worked 503 − 10 90  

420 ℃, 1 h 441 − 24 − [36] 

925 ℃, 1 h 393 − 27 −  

Cu-0.7%Al2O3 

Extruded 393 324 27 93 

[37] 

650 ℃, 1 h 393 324 28 − 

980 ℃, 1 h 386 317 29 − 

Cu-2.7%Al2O3 

Drawed 572 545 16 83 

650 ℃, 1 h 524 486 22 − 

980 ℃, 1 h 496 455 22 − 

Cu-2.65%Al2O3 
Cold worked 628 − − 87 

[38] 
1000 ℃, 1 h 560 − − 87 

Mechanical 

alloying 

Cu-1%Al2O3 Extruded 225 165 − − 
[39] 

Cu-3%Al2O3 Extruded 210 125 − − 
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图 21  退火态 Cu-2.7%Al2O3弥散铜的 TEM 显微组织[40]：(a) Al2O3粒子在铜基体中分布的 TEM 照片；(b) 图 21(a)的选区

衍射；(c) 粗大的 Al2O3粒子在晶界处；(d) 图 21(c)的选区衍射；(e)，(f) 900 ℃退火状态下 TEM 照片[40] 

Fig. 21  TEM microstructure of annealed Cu-2.7%Al2O3 dispersion copper[40]: (a) TEM images of Al2O3 particles distributed in 

copper matrix; (b) Selected diffraction of Fig. 21(a); (c) Thick Al2O3 particles at grain boundary; (d) Selected diffraction of Fig. 21(c); 

(e), (f) TEM images of copper alloy annealed 900℃[40] 

 

会在晶界处形成棒状的粗大 Al2O3 粒子。经衍射斑标

定可知，球状和棒状的 Al2O3粒子均为 γ-Al2O3。合金

经 900 ℃退火后，亚晶尺寸约为 0.2~0.5 μm，其平均

晶粒尺寸约为 0.4 μm(见图 21(e)、(f))。 

高 Al2O3 含量的弥散强化铜合金的抗蠕变能力是

合金在服役过程中所要重点关注的性能。图 22 所示为

Cu-2.7%Al2O3 弥散铜合金在 400 ℃和 700 ℃不同载

荷下的蠕变曲线[41]。其稳态蠕变阶段可以反映蠕变机

制，在蠕变曲线上是一条近似的直线。在低温或者低

应力时，稳态蠕变阶段和衰减蠕变阶段会持续很长时

间，此时，当稳态蠕变已获得时，实验会相应终止。

在高温或者高应力时，加速蠕变阶段占整个蠕变曲线

的大部分时间。与 700 ℃相比，400 ℃时即使当加载

应力比 700 ℃下大的情况下，进入稳态蠕变阶段的时

间也更长，并且稳态蠕变速率相应的要小。这是因为

一方面位错受温度热激活的影响，在高温下容易发生

运动；另一方由于晶界上原子排列不规则，高温下较

易发生运动，进而引起晶界滑移。表 10 所列为不同测

试条件下所有稳态蠕变速率的数据[41]。700 ℃的抗蠕

变性能与 400 ℃的相比会有一定程度的下降。 

根据 SCHNEIBELA 等[42]提出的公式，蠕变曲线

满足幂函数关系式，因此通过如下方程来反映蠕变曲 
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图 22  Cu-2.7% Al2O3弥散铜在不同载荷下的蠕变曲线[41]：

(a) 400 ℃；(b) 700 ℃ 

Fig. 22  Creep curves ofCu-2.7% Al2O3 dispersion copper 

under different loads and temperatures[41]: (a) 400 ℃; (b) 700 ℃ 

 

表 10  Cu-2.7%Al2O3 弥散铜不同温度下的稳态蠕变速率 

和加载应力 σ[41] 

Table 10  Steady creep rate and loading stress of 

Cu-2.7%Al2O3alloyat different temperatures[41] 

400 ℃  700 ℃ 

σ/MPa  /s−1  σ/MPa  /s−1 

118 5.2×10−9  49.6 3.6×10−7 

146 7.6×10−8  59.8 1.1×10−6 

167 4.2×10−7  68.8 3.2×10−6 

 

线中的应力指数 n： 
 
lg lg lgA n                               (2) 
 

由方程(2)可知，同一温度下的稳态蠕变速率和对

应的应力可以通过一个双对数曲线来表示 (见图

23[41])。可以看出，在同一温度下，弥散强化铜在应力

加载远远大于纯铜时，其稳态蠕变速率还要比纯铜的

小。由此可知其抗蠕变性能与纯铜的相比，有了显著

提高。400 ℃时，弥散铜的应力指数约为 7，对应的蠕

变机制为位错扩散型蠕变。700 ℃时的应力指数约为

5，其对应蠕变机制为晶界扩散型蠕变[43]。弥散强化

铜合金中晶内弥散分布的细小 Al2O3 粒子强化相不仅

可以起到钉扎位错，阻碍位错的作用，同时高密度(体

积分数)的强化相可以提高蠕变激活能，能有效降低蠕

变扩散速率，从而提高材料的持久寿命[44]。 

 

 

图 23  Cu-2.7%Al2O3弥散铜在 400 ℃和 700 ℃下稳态蠕变

速率 和加载应力之间的双对数曲线关系与纯铜对比图[41] 

Fig. 23  Relationship between steady creep rate and loading 

stress of pure copper and Cu-2.7%Al2O3 alloy at 400 ℃ and 

700 ℃[41] 

 

蠕变机制可从组织演变得以分析。图 24 所示为冷

锻态、直接退火态、蠕变退火态 Cu-2.7%Al2O3弥散铜

合金的透射电子显微图像[45]。冷锻后弥散铜内部产生

大量位错，这些冷变形后产生的位错相互缠结，高密

度的位错缠结形成了位错胞组织，位错胞沿锻造方向

拉长。此时的位错胞壁较厚，胞壁内的位错缠结严重，

胞内孤立、干净的区域较少。在胞内和胞壁处可见纳

米级的 Al2O3 粒子。大量分布的位错在其周围造成点

阵畸变和应力场，产生较高的残余应力。虽然由于大

量缠结位错的存在，能有效阻碍位错滑移，起到强化

作用，但是在晶内会产生畸变能及内应力，使弥散铜

的组织结构处于亚稳定状态。600 ℃退火热处理时，

弥散铜内部开始发生回复过程。位错胞状结构依然明

显，但位错胞内原本严重缠结的位错松开，被位错胞

壁吸引而开始运动，使位错胞壁变薄，位错由于受到

纳米粒子的阻碍作用，运动距离有限，几组排列规则

的位错反应形成位错网。位错获得更多的驱动力摆脱

位错胞内 Al2O3 粒子的钉扎，向位错胞壁运动，与胞

壁内异号位错互毁，胞内位错基本消除。在蠕变时效

过程中，由于受到外力的作用，产生少量的位错增殖，
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因此与相同温度的退火试样相比，位错胞内位错数量

略有增加，部分位错被 Al2O3 第二相粒子钉扎，合金

强度较直接时效试样高。这说明蠕变时效是一个金属

升温软化与加工硬化共同进行的过程。 

相比于室温变形，超低温变形对弥散强化铜合金

的强化效果更好，硬度可提高 15~30HV[46] 。

Cu-0.23%Al2O3(体积分数)弥散强化铜合金室温和超

低温锻压变形后，晶粒均沿垂直锻压方向被明显拉长，

内部生成数量较多的位错、位错缠结、位错胞等亚结

构。在室温变形合金中，主要形成黄铜织构 Brass 

{011} 211 和高斯织构 Goss {011} 100 ，而在超低温

变形合金中，主要形成黄铜织构 Brass {011} 211 ，

高斯织构 Goss {011} 100 和剪切织构 S {123} 634 。

室温变形合金中未观察到剪切织构 S 的形成。 

图 25所示为Cu-0.23%Al2O3弥散强化铜合金超低

温变形 80%后 EBSD 晶粒取向成像图及不同温度下变

形前后织构体积分数的变化图[46]。变形后的微观组织

保留了退火态组织的晶粒尺寸不均匀性，但最小的晶

粒尺寸小于 1 μm，且这种细晶粒所占比例较大。从

EBSD 晶粒取向分布图可知，经超低温锻压变形 80%

后，大部分晶粒的(101)面平行于锻压面，小于 1 μm

的晶粒所占的比例约为 95%，小角度晶界所占比例约

为 60%。通过图 25(b)来具体分析 Cu-0.23%Al2O3弥散

强化铜合金不同温度下变形 80%后各织构组分的体积

分数的变化。Al2O3 纳米粒子钉扎位错抑制位错交滑

移，室温锻压变形合金中形成黄铜织构 Brass 和高斯 

 

 

图 24  冷锻态及经过不同热处理后弥散铜的透射电镜照片[45]：(a) 冷锻；(b) 600 ℃退火 1 h；(c) 600 ℃蠕变退火 6 h 

Fig. 24  TEM images of cold forged sample and samples under different treatments[45]: (a) Cold forging; (b) Annealing at 600 ℃ for 

1 h; (c) Creep annealing at 600 ℃ for 6 h 

 

 

图 25  Cu-0.23%Al2O3 弥散强化铜合金超低温变形 80%后 EBSD 晶粒取向成像图(a)及不同温度下变形前后织构体积分数的

变化(b)[46] 

Fig. 25  EBSD grain orientation image of Cu-0.23%Al2O3alloyafter 80% ultra-low temperature deformation(a) and changes of 

texture volume fraction before and after deformation at different temperatures(b)[46] 
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织构 Goss。然而，在超低温锻压变形合金中，超低温

和 Al2O3 纳米粒子钉扎位错二者共同抑制位错交滑

移，从而形成黄铜织构(Brass)，高斯织构(Goss)和剪

切织构(S)。这说明超低温有利于合金在变形过程中形

成剪切织构(S)[46]。 

1.3.2  TiB2弥散强化铜合金 

相比于 Cu-Al2O3 弥散强化铜合金，Cu-TiB2 弥散

强化铜合金中的强化相 TiB2具有导电性，适合于各种

电加工。Cu-TiB2弥散强化铜合金的常用制备工艺有机

械合金化法、喷射沉积法、碳热还原法、Mixalloy 法

等[47]。表 11 所列为不同工艺制备的 Cu-TiB2弥散强化

铜合金性能。 

双熔体反应原位制备的 Cu-TiB2 合金具有优异的

综合性能，其工作原理如下：分别置于两个坩埚中的

Cu-B 与 Cu-Ti 母合金经惰性气体保护中频熔炼后，通

过熔体传输通道将两股液流在交汇处形成紊流混合并

发生原位反应，即两股母合金熔体相撞时发生反应

(Ti+2B→TiB2)，在熔体中形成 TiB2纳米粒子，最后由

喷嘴喷出，在通水冷却的铜模中浇铸。主要装置和设

备有双熔体混合反应器、中频感应电源及感应线圈(石

墨发热体)、快速凝固装置、供气系统。双熔体原位反

应器设计和原位反应条件选择的原则是能使 Cu-Ti 和

Cu-B 两熔体以紊流状态充分均匀混合，以发生尽可能

均匀充分的原位反应，生成纳米级的 TiB2粒子，保证

Cu-TiB2合金获得纳米级粒子强化效果。 

图 26 所示为优化条件下获得的 Cu-0.25%TiB2(质

量分数)合金组织低倍和高倍的 SEM 像[53]，合金中

TiB2 粒子团聚和长大现象，获得大量小于 50 nm 的

TiB2 粒子，说明合理的控制反应条件，可获得组织均

匀的、TiB2粒子细小的 Cu-TiB2合金。图 27 所示为双

熔体混合原位反应制备的 Cu-TiB2合金的 TEM 像[53]。

基体中存在 40 nm 左右的球状弥散粒子，但在有的区

域中这些纳米级的弥散粒子有的已经团聚。其电子衍

射是一个典型的多晶环。对这些衍射多晶环标定，可 

 

表 11  各种工艺制备的 Cu-TiB2弥散强化铜合金的性能 

Table 11  Properties of Cu-TiB2 dispersion strengthened copper alloys prepared by various processes  

Fabrication method 
Composition/ 

V/% 
State 

(annealing℃) 

Performance 

Reference 
σb/MPa σ0.2/MPa Elongation/% 

Electrical 
conductivity/ 

%IACS 

Mechanical alloying Cu-1%TiB2 
Extruded 502 422 − − 

[48] 
900 ℃, 1 h 456 394 − − 

Carbothermic process Cu-3.5%TiB2 Extruded 637 510 7.4 64 [49−50] 

Mechanical alloying Cu-5%TiB2 Extruded ≈1000 ≈800 − − [39] 

Spray deposition Cu-26.7%TiB2 Extruded − 150 − − 

[51] Reaction spray 

Deposition 
Cu-26.7%TiB2 Extruded − 262 − − 

Mixalloy 
Cu-3%TiB2 Cold worded 455 434 16 83 

[52] 
Cu-5%TiB2 Cold worded 675 620 7.0 76 

 

 
图 26  双熔体混合反应制备 Cu-TiB2合金 SEM 像[53]：(a) 低倍；(b) 高倍 

Fig. 26  SEM images of Cu-TiB2 alloy prepared by mixed reaction of double melt[53] (Condition: S0/(S1+S2)=1.0, L0/D0=12, θ=75°, 

temperature of 1400 ℃, 2.5 atmospheres): (a) Low power; (b) High reaction 
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图 27  原位复合 Cu-TiB2材料 TEM 像[53]：(a)，(b) 明场像；(c) 衍射花样；(d) 花样标定 

Fig. 27  TEM images of in-situ composite[53]: (a), (b) Bright field image; (c) Diffraction pattern; (d) Calibration result of pattern 
 
以确定反应析出相为 TiB2相。 

    Cu-Ti 和 Cu-B 双束熔体原位反应热力学研究表

明，原位反应产物 TiB2相与 TiB 相均具有负的吉布斯

自由能，但 TiB2相能量最低，TiB2相是双束熔体原位

反应中生成的主要强化相。Cu-Ti 和 Cu-B 双束熔体原

位生成的 TiB2粒子是以界面附近形核为主，双束熔体

反应界面越多，TiB2 粒子形核数量就越高，也就越易

形成纳米级的 TiB2粒子[54]。 

    Cu-TiB2 弥散强化铜合金的主要强化机制有细晶

强化、弥散强化、载荷传递强化、变形过程中几何约束

产生的位错强化和热错配位错强化。弥散强化对强度的

贡献随 TiB2含量的增加而增大。而影响 Cu-TiB2 弥散

强化铜合金的电导率的主要因素有反应不充分而残余

的溶质元素 Ti、B 以及 TiB2粒子的含量及尺寸等[53]。 

 

2  超高强导电铜合金 

 

铜基弹性导电材料，如铍青铜、Cu-Ni-Al、

Cu-Ni-Sn、Cu-Ti 等，都是依赖于时效沉淀强化(包括

调幅分解)来获得高弹性的。通过高合金化，利用时效

处理可在铜合金中产生足够高密度的纳米强化粒子，

从而使铜合金获得足够高的弹性。国内外典型铜基弹

性合金的性能如表 12 所示[2, 19]。 

 

2.1  超高强铍铜合金 

    铍铜合金具有高强度、高导电、高弹性、耐腐蚀、

耐磨、耐寒、抗疲劳、无磁性以及受冲击时不产生火

花等优良的综合特性，被誉为“弹性铜合金之王”。 

Cu-2.0%(TBe2.0)(质量分数)合金的时效行为进 

行研究，发现合金在 320 ℃时效的相变惯序为：GP

区→γ″→γ′→γ。时效初期，铍原子通过铜基体中的空

位进行上坡扩散而形成富铍区，发生调幅分解，沿基

体的{100}面上形成了条纹状的GP区和圆盘状结构 γ″

相；随着时效时间的延长，GP 区不断长大，且 γ″相

逐渐转化成板条状的 γ″，如图 28 所示[55−56]。合金的

主要强化相为与基体共格 γ″相和半共格 γ′相，是其时

效过程中强度、电导率升高的主要原因，其中峰值时

效时位错和 γ′相的作用机理为绕过机理。表 13 所列为

TBe2.0 合金在不同制备工艺下的力学性能[57]。 
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添加 Ni、Co、Mg 等合金元素，具有可延迟过时

效、使析出相均匀弥散分布的作用，对提高铍铜合金

综合性能具有显著的效果。添加 Ni 元素可与 Be 可形

成 NiBe 和 Ni5Be21相，能明显提高铍铜合金的沉淀强

化作用[58−60]；另外，添加 Ni 元素还可使 Be 在 α-Cu

固溶体中的溶解度下降，可明显促进在铜基体中形成

纳米级弥散分布的 NiBe 相，同时也在一定程度上降

低铜基体中 Be 含量，进而提高铍铜合金的强度和导

电性能，如图 29 所示[61]。添加 Co 元素可与 Be 形成

CoBe 和 Co5Be21相，抑制晶界不连续析出，阻碍析出

相和基体晶粒的长大，延缓合金过时效，显著提高合

金的析出强化作用[61−62]。 

铍铜合金带材基本采用传统“半连续铸锭−均匀

化热处理−热轧−铣面−粗轧−固溶−冷轧−时效”工艺生

产，存在流程长、成材率低、成本高、产品质量差等

问题，针对上述问题，热冷组合铸型(Heating-cooling 

combined mold，简称 HCCM)水平连铸工艺[63]，可制

备高表面质量、高致密和高取向柱状晶组织的铍铜合

金带坯，合金带坯具有优异的冷加工性能，可不经表

面处理直接进行大变形量冷加工成形。 

2.2  超高强 Cu-Ni-Sn 合金 

Cu-Ni-Sn 系合金属于典型的调幅分解强化型合

金。具备超高强度、高弹性、优良的耐磨、耐腐蚀性

能，无毒且不对环境造成污染等优点。常用于制造高

速、高负载、强腐蚀条件下(如海水、酸性或油气环境)

使用的轴承、轴套、轴瓦、高压油泵及其它耐磨部件，

还可以替代有毒铍青铜用于生产仪器仪表和电子工业

中各类弹性敏感元件等。 

常见的几种合金牌号及力学、电学性能示于表

14[64]，在一定范围内，合金强度、硬度随 Ni、Sn 元

素含量的增加而提高，电导率则随之下降。当 Ni 元素

的质量分数超过 15%时，合金的强化效应减弱，合金

强度及电导率均明显下降。 

Cu-Ni-Sn 系合金易发生反偏析和枝晶偏析，合金

中添加 Si、Al 等元素起到了细化枝晶的作用。在图

30(a)和图 30(b)所示的 Cu-15Ni-8Sn-1.0Zn-0.8Al-0.2Si 

(质量分数)合金典型金相照片[64]中可观察到，合金的

铸态组织基本上由 3 个部分组成：即中心部位的灰白

色枝晶基体，枝晶外围的黑色显微组织和枝晶间呈白

亮色的小块骨状组织。 

 

表 12  国内外典型传统铜基弹性合金的性能[2, 19] 

Table 12  Properties of typical traditional copper-based elastic alloys at home and abroad[2, 19] 

Properties σb/MPa δ/% HV 
σ0.005/ 
MPa 

Eꞏ10−3/ 
MPa 

0 k

0

100%
 



 , 

100 ℃, 100 h 

0 k

0

100%
 



 , 

250 ℃, 100 h 

Resistance/ 
(Ωꞏcm2ꞏm−1) 

QBe2 1125−1568 1.5 360 900−1150 120−130 3 25 0.07 

No.131 1176−1225 2.5 330−360 900−970 140 1 3 0.13 

No.538 1274 2 380 950 140 0 2.5 0.23 

Camilo 1470 1.5 420 1100 145 0 2 0.35 

Kamilin 1100 4 310 800−900 120.5 1 4 0.15 

No.156 882−980 2 250−300 800 120 0.4 9 0.22 

15-20 784−940 0.5−1.5 230−270 650−700 110−125 3 12 0.26 

30 1200−1250 0.5−1.5 360−400 1100 140 1 7 0.22 

6.05-0.1 670−920 2 100−220 45−550 100−110 1 15 0.15 

 

表 13  TBe2.0 合金在不同制备工艺下的力学性能[57] 

Table 13  Mechanical properties of TBe2.0 alloy under different preparation processes [57] 

Materials state Tensile strength/MPa Elongation/% Vickers hardness 

Quenched 390−590 ≥30 ≤140 HV 

Quenched+processed ≥635 ≥2.5 ≥170 HV 

Quenched+aged ≥1125 ≥2.0 ≥320 HV 

Quenched+ processed+ aged ≥1175 ≥1.5 ≥360 HV 

Workedhardable 660−900 ≥2 ≥150 HB 

Aging: (320±5) ℃, 3 h 1000−1380 ≥2 30−40 HRC 
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图 28  TBe1.7 合金在 325 ℃时效的 TEM 像和对应选区电子衍射谱[55]：(a) 保温 1 h；(b) 保温 2 h；(c) 保温 3 h；(d) 保温 8 h 

Fig. 28  TEM images of TBe1.7 alloy aged at 325℃ and corresponding SADP[55]: (a) Insulation for 1 h; (b) Insulation for 2 h; (c) 

Insulation for 3 h; (d) Insulation for 8 h 

 

 
图 29  Cu-0.42Be 和 Cu-0.4Be-1.5Ni 合金时效过程中强度变化曲线和 TEM 照片[61]：(a) 强度变化曲线[61]；(b) Cu-0.42Be 合

金 TEM 照片；(c)，(d) Cu-0.4Be-1.5Ni 合金 TEM 照片 

Fig. 29  Variation of strength and TEM images of Cu-0.42Be and Cu-0.4Be-1.5Ni alloy during aging[61]: (a) Variation of strength 

with aging time; (b) TEM image of Cu-0.42Be alloy; (c), (d) TEM images of Cu-0.4Be-1.5Ni alloy 
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表 14  几种常见的 Cu-Ni-Sn 系合金性能[19, 64] 

Table 14  Properties of several common Cu-Ni-Sn alloys[19, 64] 

Brand Composition Tensile/MPa Vickers hardness, HV Electrical conductivity/%IACS 

C72700 Cu-9Ni-6Sn 1110 387 12.01 

C72850 Cu-12Ni-8Sn 1150 396 11.05 

C72900 Cu-15Ni-8Sn 1220 434 7.88 

C72950 Cu-21Ni-5Sn 1040 328 5.36 

 

    为了消除枝晶组织偏析和 Sn 的反偏析，开发了

一种双级均匀化退火制度。合金铸锭经过(830 ℃, 2 

h)+(850 ℃, 2 h)均匀化退火工艺后的典型金相组织照

片示于图 31[64]，合金枝晶组织已得到完全消除，晶粒

组织细小均匀，尺寸为 20~30 μm。 

Cu-15Ni-8Sn-1.0Zn-0.8Al-0.2Si 合金铸锭经(830 ℃, 

2 h)+(850 ℃, 2 h)的双级均匀化退火处理后，直接进行

总变形量为 70%的热轧变形，随后进行(850 ℃, 1 h)

的固溶处理，水淬后的典型金相显微组织照片示于图

32[64]，合金中铸造组织已转变为变形组织，合金中出

现了退火孪晶和部分动态再结晶，再结晶晶粒尺寸细

小。将固溶态的 Cu-15Ni-8Sn-1.0Zn-0.8Al-0.2Si 合金 

 

 

图 30  Cu-15Ni-8Sn-1.0Zn-0.8Al-0.2Si 合金不同放大倍数下

的铸态金相照片[64]：(a) 50 倍；(b) 500 倍 

Fig. 30  As-cast metallographies of Cu-15Ni-8Sn-1.0Zn- 

0.8Al-0.2Si alloy at different magnification[64]: (a) 50 times; (b) 

500 times 

经(400 ℃, 30 min)预时效+ 60%冷轧变形+(450 ℃, 2 h)

再时效处理后合金导电率为 9.64% IACS，抗拉强度

1090 MPa，屈服强度 1010 MPa，伸长率 4.80%[65]。 

Cu-15Ni-8Sn 合金的相变产物主要有以下 5    

种[66]：调幅组织、DO22 有序结构(CuxNi1−x)3Sn、L12

有序结构(CuxNi1−x)3Sn、DO3结构的晶内和晶界析出物

γ相、不连续胞状组织 γ相。 

图 33 所示为 Cu-15Ni-8Sn 系合金经(400 ℃, 30 

min)预时效+60%冷轧变形+(450 ℃, 2 h)时效处理的

典型透射电子显微照片[64]，晶界处未见粗大的析出

相，胞状组织发达，析出相粒子尺寸大小为几个纳

米级，在保证合金强度的前提下，可显著提高合金

的耐蚀性能[67]。 

为了避免传统熔铸过程中产生锡的显著的反偏析

和枝晶偏析，采用粉末冶金的方法制备 Cu-15Ni-8Sn

和 Cu-15Ni-8Sn-0.3Nb 两种合金，具体的制备工艺：

合金熔炼−雾化制粉−850 ℃真空烧结−包套−830 ℃热

挤压−旋锻−时效。图 34 所示为 Cu-15Ni-8Sn 和

Cu-15Ni-8Sn-xNb 固溶态合金 400 ℃时效不同时间的

力学性能，显示添加 Nb 元素后合金的强度和塑性都

得到提升[68]。 

 

 
图 31  合金铸锭经(830 ℃, 2 h)+(850 ℃, 2 h)双级均匀化退

火处理后的金相组织照片[64] 

Fig. 31  Metallographic structure of alloy ingots treated by 

(830 ℃, 2 h)+(850 ℃, 2 h) double-stage homogenization 

annealing[64] 
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图 32  合金热轧态及固溶态金相组织照片[64]：(a) 断面；  

(b) 侧面；(c) 轧面 

Fig. 32  Metallographic structure of alloy in hot rolled state 

and solid solution state[64]: (a) Section; (b) Side; (c) Rolling 

surface 

 

 
图 33  Cu-15Ni-8Sn-1.0Zn-0.8Al-0.2Si 合金经(400 ℃, 30 
min)预时效+60%冷轧变形+(450 ℃, 2 h)时效处理的透射电

子显微照片[64] 

Fig. 33  Transmission electron microscopy of Cu-15Ni-8Sn- 
1.0Zn-0.8Al-0.2Si alloy treated by (400 ℃, 30 min) pre-aging+ 
60% cold-rolled deformation+(450 ℃, 2 h) aging[64] 

    通过 EPMA 面扫对 Cu-15Ni-8Sn-0.3Nb 合金中的

Nb 元素分布进行了表征。图 35 所示为合金 850 ℃固

溶处理 1 h 的背散射电子像与对应的 Nb 元素分布   

图[68]。固溶处理后，Nb 元素弥散分布在合金基体中。

多数 Nb 元素分布在晶界，成为晶界的析出相(如点 a

所示)；少数 Nb 元素分布在了晶内，成为晶内析出相

(如点 b所示)。正是富 Nb 相在晶界与晶内分布起到了

抑制晶粒长大的作用。 

通过水平连铸技术和形变热处理技术的突破，已 
 

 
图 34  粉末冶金的方法制备 Cu-15Ni-8Sn 和 Cu-15Ni-8Sn- 

0.3Nb 合金性能[68] 

Fig. 34  Properties of Cu-15Ni-8Sn and Cu-15Ni-8Sn-0.3Nb 

alloys prepared by powder metallurgy [68] 

 

 
图 35  Cu-15Ni-8Sn-0.3Nb 合金的 SEM 照片[68]：(a) 850 ℃

固溶 1 h 后的背散射电子像；(b) 图 35(a)对应的 Nb 元素分

布图 

Fig. 35  SEM images of Cu-15Ni-8Sn-0.3Nb alloy[68]:      

(a) BSD image of alloy solid-solution treated at 850 ℃ for 1 h; 

(b) Corresponding Nb element maps of Fig. 35(a) 
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经可以产业化制备出 Cu-9Ni-6Sn和 Cu-15Ni-8Sn 合金

带材和箔材。 

 

2.3  超高强 Cu-Ti 合金 

Cu-Ti 系合金是时效强化合金[69]，损伤容限大、

寿命长、具有最优抗弯折性能、高屈服强度、加工性

能和伸长率优秀，冲击时不产生火花。Cu-Ti 系合金

经形变热处理后典型的力学物理性能如表 15 所示[70]。

由表 15 可知，该系合金强度高，但电导率偏低，为此

设计了 Cu-2.7Ti-0.15Mg-0.1Ce-0.1Zr 合金 (质量分

数，%)，并通过调整形变热处理工艺来调整合金的性

能。不同处理工艺条件下合金的力学性能和导电率的

变化分别示于图 36 和图 37[70]。合金经 830 ℃固溶处

理 6 h+450 ℃预时效 6 h+90%冷轧+400 ℃时效 6 h，合

金的导电率为 22.1%IACS，抗拉强度为 1090 MPa，屈

服强度为 1030 MPa，伸长率为 4.5%，合金强度保持

不变的前提下，电导率显著提升[70]。 

    图 38 所示为 Cu-Ti 合金在 450 ℃预时效 8 h 后，

在 STEM 模式下观察其典型的高角度环形暗场像

(HADDF)和元素扫描分析[70−71]。高角度环形暗场像观

察下的 Z 衬度像被清晰呈现，能谱分析的结果表明，

富 Ti 区和贫 Ti 区的形成正是这种成分差异的原因。

过饱和固溶体的 Spinodal 分解是贫富 Ti 区产生的原 

因[70]。过饱和 Cu-Ti 合金的分解涉及到一个复杂的交

互作用过程，这个过程由团簇、有序化以及短程有序

到长程有序的转变所组成。自析出过程一开始，短程

和长程弹性交互作用的影响下的 Spinodal 分解就会形

成贫富 Ti 区域。 

图 39 所示为 450 ℃预时效 8 h 后合金的高分辨透

射电子显微像(HRTEM)[70−71]，两种亚稳 β′-Cu4Ti 颗粒

变体出现在了富 Ti 区。 

合金经预时效，90%冷变形后，再在 400 ℃时效

的过程中，出现了典型的位错胞状组织，在 400 ℃时

效 8 h，胞状组织的尺寸约为 160 nm，同时析出相粒

子得以充分析出(见图 40)[70−71]。当合金以预时效+冷

变形+时效这一组合时效工艺进行处理时，在预时效

的过程中大量的析出相使合金在随后的强冷变形+时

效处理过程中，由于预时效析出粒子强烈钉扎位错和 

 

 
图 36  不同时效制度下随着时效时间的延长 Cu-Ti 合金样

品硬度的变化[70] 

Fig. 36  Variation of hardness of Cu-Ti alloy samples with 

aging time under different aging treatments[70] 

 

 
图 37  不同时效制度下随着时效时间的延长 Cu-Ti 合金样

品电导率的变化[70] 

Fig. 37  Variation of conductivity of Cu-Ti alloy with aging 

time under different aging treatments[70] 

 
表 15  Cu-Ti(2.7%~3.5%)合金性能[70] 

Table 15  Properties of Cu-Ti(2.7%−3.5%) alloys[70] 

Brand State 
Yield strength/ 

MPa 
Tensile strength/ 

MPa 
Elongation/ 

% 
Electrical conductivity/ 

%IACS 

YCuT-FX 
EH 
SH 

ESH 

900−1050 
950−1150 

1000−1200 

970−1100 
1010−1200 
1050−1250 

6 
3 
− 

13 
13 
13 

YCuT-M 
H 

EH 
SH 

810 
900 
990 

835−1030 
885−1080 
930−1130 

8−25 
5−20 
3−10 

12 
12 
9 

YCuT-F 
H 

EH 
SH 

1220910 
1020 
1160 

885−1080 
980−1180 

1030−1290 

3−20 
1−5 
− 

12 
12 
9 
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图 38  Cu-Ti 合金预时效后扫描透射显微镜观察图像[70−71]：(a)，(b) 450 ℃，8 h 预时效合金的高角度环形暗场像(HADDF)；

(c)，(d) 450 ℃，8 h 预时效合金元素的能谱观察(EDS) 

Fig. 38  Images of Cu-Ti alloy under scanning transmission microscope after preaging[70−71]: (a), (b) Observation of high-angle 

annular dark field image (HADDF) of 450 ℃, 8 h preaging alloy; (c), (d) EDS observation of alloy elements preaging at 450 ℃ and 8 h 

 

 

图 39  450 ℃预时效 8 h 后 Cu-Ti 合金的高分辨电镜观察[71] 

Fig. 39  High-resolution electron microscope observation of Cu-Ti alloy after pre-aging at 450 ℃ for 8 h[71] 
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亚晶界，使合金再结晶过程能够被析出相显著地迟滞，

二次时效后的组织以纳米尺度的亚晶为主，细晶强化

效果明显，同时，强畸变能的引入，又能充分的促进

固溶的 Ti 原子以第二相粒子的形式析出，显著地提升

合金的电导率的同时，析出强化效应加强。 

 

2.4  超高强 Cu-Ni-Al-Si 合金 

Cu-Ni-Al-Si 合金有高强度、优良的高温热稳定

性、耐磨性和耐腐蚀性能，在弹性零部件、耐磨轴承、

耐腐蚀管道等中具有广泛的应用。Cu-Ni-Al 合金经形

变热处理工艺处理后同样存在电导率偏低的情况。 

表 16 所列为 Cu-10Ni-3Al-0.8Si(质量分数，%)合

金不同的形变热处理制度下性能[72]。合金经固溶处理

后预时效，其电导率略有提高，经过随后的 80%冷轧

和二次时效，第二相进一步从基体中析出，使电导率

继续升高，并且预时效的粒子能够阻碍位错和晶界的

运动，起到延缓过时效的作用。经 450 ℃预时效处理

的合金，由于预时效温度较低、时间较短，预时效析

出的第二相粒子非常细小，在随后的冷轧和二次时效

过程中发生回溶并重新从基体中析出，因此 450 ℃预

时效处理的合金抗过时效性能较差。 

合金经 550 ℃预时效 15 min 处理后，析出相的粒

径约为 15 nm，这些粒子在随后的冷轧和低温时效时

难以发生完全回溶；此外，高温预时效后合金基体的

过饱和度较高，析出相的密度较低，因此再经过冷变

形+低温时效过程中，能够析出更多弥散细小的第二

相粒子，这些大小不一的析出相粒子阻碍位错和晶界

位错的能力更强[73−74]。 

 

 

图 40  450 ℃预时效 8 h 后冷轧 90%的 Cu-Ti 合金经 400 ℃时效不同时间后的 TEM 照片[71]：(a) 400 ℃/0 h; (b) 400 ℃/4 h; (c) 

400 ℃/8 h 

Fig. 40  TEM images of 90% rolled Cu-Ti alloy treated by aging at 450 ℃ for 8 h+90% rolling+aging at 400 ℃ for different 

time[71]: (a) (400 ℃, 0 h); (b) (400 ℃, 4 h); (c) (400 ℃, 8 h) 

 

表 16  固溶态 Cu-10Ni-3Al-0.8Si 合金经不同的预时效−变形工艺处理，并在 450 ℃时效不同时间后的硬度和导电率[72] 

Table 16  Hardness and conductivity of Cu-10Ni-3Al-0.8Si alloy after different pre-aging treatments and then aging at 450 ℃ for 

different time[72] 

Preaging 
process 

ST+CR80%+450 ℃  
SS+(450 ℃, 1 h)+ 
CRS80%+450 ℃ 

 
ST+(450 ℃, 8 h)+ 
CR80%+450 ℃ 

 
ST+(550 ℃, 15 min)+ 

CR80%+450 ℃ 

Hardness, 
HV 

Electrical 
conductivity/ 

%IACS 
 

Hardness, 
HV 

Electrical 
conductivity/ 

%IACS 
 

Hardness, 
HV 

Electrical 
conductivity/ 

%IACS 
 

Hardness, 
HV 

Electrical 
conductivity/ 

%IACS 

0 min 285.5 9.1  307.3 10.2  320.3 11.6  311.7 11 

1 min 343.6 9.4  363.5 10.2  369.9 11.7  369.6 11.2 

5 min 353.5 10.4  368.2 10.9  369.1 12.3  357.9 12.2 

15 min 366.7 11.2  360.5 10.6  366 12.9  354.5 13 

1 h 354.2 12.6  346.8 13  341.6 14.3  347.6 14.2 

4 h 316.4 15.1  313.4 15.8  309.9 18  327.7 16.1 

8 h 301.2 18  305.5 18.2  294.8 19.3  312.5 18.4 

24 h 247.6 21.2  240.4 21.6  223.1 22.8  249.7 21 

* ST refers to solid treatment; CR refers to cold rolling. 
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图 41 所示为固溶态 Cu-10Ni-3Al-0.8Si(质量分

数，%)合金在 450 ℃时效 1 h 后的明场像，电子衍射

花样及高分辨像[72]。由明场像(见图 41(a))和相应的电

子衍射花样(见图 41(b)和(c))可知，合金基体中的析出

相仍为具有 L12有序结构的 Ni3Al 相和具有 DO22有序

结构的 δ-Ni2Si 相。由高分辨照片(见图 41(d))可知，

Ni3Al 和 δ-Ni2Si 析出相均与基体保持共格，它们的粒

径均约为 4 nm。 

图 42 所示为固溶态合金在 550 ℃时效 30 min 后

的明场像，电子衍射花样及高分辨率像[72]。由图 42(a)、

(b)可知，δ-Ni2Si 和 Ni3Al 相从基体中析出，且 δ-Ni2Si

具有三种互成 60°的变体，Ni3Al 相具有无衬度析出

线。图 42(c)和(d)所示的高分辨照片表明 δ-Ni2Si 和

Ni3Al 相均与基体保持共格，粒径分别约为 15 nm 和

8 nm。 

 

2.5  Cu-Ni-Co-Si 合金 

在现有的超高强铜合金中(σb≥1000MPa)，合金的

导电率很难超过 20%IACS，为此设计了一种强度超过

1000 MPa，导电率≥30%IACS 的 Cu-4.5Ni-1.2Co- 

1.0Si-0.15Mg(质量分数，%)合金[75]。合金经单级时效

以及双级时效后的性能分别如表 17 和表 18 所示[75]。 

Cu-4.5Ni-1.2Co-1.0Si-0.15Mg 合金经过双级时效后其

综合性能显著高于单级时效后的合金。合金经单级和

双级时效处理后，屈服强度和电导率都明显提高，这

是由于冷轧过程中引入的储能和形核位置可以有效促

进第二相的析出。而双级时效工艺可以将这一效应最

大化，进一步的提升合金性能。在第一阶段的加工(冷

轧 70%，400 ℃时效 2 h)中，合金中析出了细小的第

二相粒子，这些粒子可以有效的阻碍第二阶段加工时

效时位错的回复和再结晶，使得亚结构强化效应增强。

同时，第二阶的变形储能又能进一步促进第二相在时

效过程中的析出，使合金强度和导电率协同提高。相

比与单级时效工艺，双级时效的析出相粒子分布更为

密集，尺寸更为细小，强化效应更好。 

Cu-4.5Ni-1.2Co-1.0Si-0.15Mg 合金固溶处理   

后，经过冷轧变形 70%+400 ℃时效 2 h+冷轧 70%后+ 

450 ℃下时效的透射电子显微镜照片如图 43 所示[75]。

当时效时间为 10 min 时，在明场像中可以看到大量的

位错(见图 43(a))，同时在中心暗场像中可以看到   

(Co, Ni)2Si 粒子的析出(见图 43(d))。当时效时间为 20 

min，仍然可以看到大量的位错纠缠(见图 43(b)，(c))，

位错的相互作用说明形变强化的效应仍然存在，同时

可以看到胞状组织。在时效 20 min 后中心暗场像中可 

 

 

图 41  Cu-10Ni-3Al-0.8Si 合金在 450 ℃时效 1 h 后的透射电镜照片[72]：(a) 明场像；(b) 沿着[001]Cu带轴的电子衍射花样；

(c) 沿着[101]Cu 带轴的电子衍射花样；(d) Ni3Al 的高分辨像和 Ni2Si 的高分辨像 

Fig. 41  TEM images of Cu-10Ni-3Al-0.8Si alloy aged at 450℃ for 1h[72]: (a) Bright field image; (b) Corresponding SADF along 

with [001]Cu; (c) Corresponding SADF along with [101]Cu; (d) High resolution images of Ni3Al and Ni2Si 
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图 42  Cu-10Ni-3Al-0.8Si 合金在 550 ℃时效 30 min 后的透射电镜照片[72]：(a) 明场像；(b) 沿着[111]Cu带轴的电子衍射花样；

(c) 晶内 Ni3Al 的高分辨像；(d) 晶内 Ni2Si 的高分辨像 

Fig. 42  TEM images of Cu-10Ni-3Al-0.8Sialloy aged at 550 ℃ for 30 min[72]: (a) Bright field image; (b) Corresponding SADF 

along with [111]Cu; (c) High resolution images of Ni3Al; (d) High resolution images of Ni2Si 

 

表 17  单级时效处理后 Cu-4.5Ni-1.2Co-1.0Si-0.15Mg 合金的综合性能[75] 

Table 17  Properties of Cu-4.5Ni-1.2Co-1.0Si-0.15Mg alloy after single aging treatment[75] 

Specimen state 
Hardness,  

HV 
Electrical conductivity/ 

%IACS 
Tensile 

strength/MPa 
Yield strength/ 

MPa 
Elongation/ 

% 

ST+CR70%+(430 ℃, 240 min) 304 26.6 936 905 4.1 

ST+CR70%+(450 ℃, 60 min) 311 26.4 959 917 3.9 

ST+CR70%+(480 ℃, 60 min) 302 26.8 945 905 3.9 

 

表 18  双级时效处理后 Cu-4.5Ni-1.2Co-1.0Si-0.15Mg 合金的综合性能[75] 

Table 18  Properties of Cu-4.5Ni-1.2Co-1.0Si-0.15Mg alloy after two-stage aging treatments[75] 

Specimen state 
Hardness, 

HV 
Electrical conductivity/ 

% IACS 
Tensile  

strength/MPa 
Yield  

strength/MPa 
Elongation/ 

% 

ST+CR70%+(400 ℃, 2 h)+CR70%+(430 ℃, 30 min) 324 28.9 1083 1056 3.6 

ST+CR70%+(400 ℃, 2 h)+CR70%+(450 ℃, 20 min) 329 30.1 1111 1086 3.6 

ST+CR70%+(400 ℃, 2 h)+CR70%+(480 ℃, 5 min) 323 29.6 1089 1067 3.6 

 

以看到细小弥散分布的(Co, Ni)2Si 粒子，分布密集且均

匀(见图 43(e))，从 HRTEM 照片中可以看到(Co, Ni)2Si

粒子非常细小，尺寸约为 5~6 nm(见图 43(f))，基于

Orowan 机制带来的强化效应更为显著。同时，经过两

道次变形后引入的高密度的位错在峰时效状态时仍然

存在，并且相互纠缠，进一步提升了材料的强度。 

 

3  主要问题与对策 

 

目前，我国在高强导电铜合金的成分设计及微合

金化原理、制备加工工艺及组织结构与性能关联关系 
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图 43  Cu-4.5Ni-1.2Co-1.0Si-0.15Mg合金固溶处理后经过 70%冷轧变形在 400 ℃下时效 2 h后、再冷轧变形 70%后进行 450 ℃

时效处理的 TEM 像[75]：(a) 10 min 的明场像；(b)，(c) 20 min 的明场像；(d) 10 min 的中心暗场像；(e) 20 min 的中心暗场像；

(f) 20 min 的 HRTEM 和 FFT 

Fig. 43  TEM images of Cu-4.5Co-1.0Si-1.2Ni-0.15 Mg alloy treated by solid solution treatment+70% cold rolling deformation+ 

aging at 400 ℃ for 2 h+70% cold rolling again+aging at 450 ℃ for different time[75]: (a) Bright field image of sample aged for 10 

min; (b), (c) Bright field images of sample aged for 20 min; (d) Central dark field image of sample aged for 10 min; (e) Central dark 

field image of sample aged for 20 min; (f) HRTEM and FFT images of sample aged for 20 min 
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等方面取得了一定的研究进展，但是针对诸多高端装

备核心零部件用高强导电铜合金的产业化制造技术急

需突破： 

1) 超高纯无氧铜既是核心电子器件的关键材料，

也是整个高性能铜合金制造的基础。国外产业化制备

的超高纯无氧铜氧、磷、硫等杂质元素均能稳定控制

在 3ppm 以内，国内尚无法产业化制备出这类高纯铜，

无氧铜技术已成为铜合金材料高性能化的瓶颈之一。 

2) 高强高导铜合金是 3C、高速轨道交通和大规

模集成电路的核心材料之一。以超大规模集成电路为

例，引线框架正在向多脚化、高密度化、超薄、微型

化方向发展，引线框架用材料必须满足高强、高导、

高抗软化温度、抗弯折、高精度、高表面质量等的要

求，具体性能要求：屈服强度≥900 MPa，电导率

≥50%IACS，粗糙度：0.06~0.08 μm。现有铜合金难

以满足这一要求。再如，随着高速铁路进一步提速，

牵引供电系统输出功率增大，接触网的载流量增加，

会使接触线的线损耗增加，提高网线的电导率，会显

著降低接触线的线损；另外，随着高铁速度的提高，

为了保证安全运行，接触网线的强度要高，目前国内

高铁普遍采用高强度铜镁、铜锡等接触线，满足不了

400 km/h 以上时速高铁接触网线的强度和电导率的要

求，急需开发出单卷重大于 2.5 t，抗拉强度大于 580 

MPa，电导率大于 80%IACS 高抗弯耐扭铜合金线材。 

3) 超高强耐蚀耐磨铜合金是高端装备和海洋工

程如大飞机、高档数控机床数、航空航天装备，海洋

工程装备和导航控制装备等核心零部件如起落架、控

制轴承、耐磨轴承，轴套及液压系统耐磨部件、泵管、

海底阀门和继电器等的关键用材。目前，国内超高强

耐磨耐蚀铜合金品种和性能不能满足安全使用的要

求，这一领域用的高端铜合金材料如铜镍锡合金的产

业化制备技术国内尚属空白，所用材料全部从国外进

口。 

4) 绿色环保型铜合金体系亟待建立，特殊性能用

途的铜合金含有有害有毒元素，对人类生存环境造成

了巨大压力。无铅、无铍、无砷、无镉铜合金体系设

计迫在眉睫。 

5) 航天工程、导航控制和电力传输系统等用铜基

复合材料及特种制备技术瓶颈尚未取得实质性突破。

如 Cu/Al2O3和 Cu/TiB2弥散铜气密性差，严重制约了

导航器件的工作可靠性；高铁受电弓接触滑块等用

Cu/石墨复合材料依赖进口；电子封装铜基热沉材料高

导热和低膨胀性能不能满足新一代半导体功能器件的

设计要求。 

6) 铜合金带材传统生产工艺流程长，能耗大，环

境负担大，短流程制备工艺急需突破。 

针对上述问题，需要采取的重要措施如下：通过

进一步探明超高纯铜制备的冶金物理化学原理、凝固

机理，在超高纯铜的关键制备技术与装备上取得实质

性的突破；通过挖掘铜合金的力、热、电、磁、腐蚀

等性能与相应结构关系的科学本质，构建新物理模型、

创立新函数、发展新实验和计算方法等，通过机器学

习设计新方法，开发新的满足特殊服役环境需要的新

的合金体系，以及传统材料的综合性能的显著提升；

揭示工业化制造条件下材料的组织结构演变规律，实

现工艺与装备的集成创新；最终实现高强导电铜合金

材料体系由跟踪研究向自主研发转变；由传统的生产

技术向高效、短流程生产技术和材料/构件一体化设计

转变；由依赖资源的经营方式向资源循环再生的经营

方式转变。 
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Abstract: With the rapid development of aerospace, microelectronics, rail transit, communication and other industries, 

higher requirements have been put forward for the performance of copper alloys with high strength and high electrical 

conductivity. This paper reviews the micro-alloying principle, thermo-mechanical processing, phase transformation and 

the relationship of microstructure and properties of the various typical copper alloys with high strength and high electrical 

conductivity. The distribution of alloying elements in the alloy and their effect on the precipitation behavior, phase 

transition sequence and microstructure evolution of the alloys in service were stated. The main problems and relevant 

solutions of the copper alloys with high strength and high electrical conductivity were recommended. 

Key words: copper alloy; high strength; high electrical conductivity; alloying; phase transformation 
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