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摘  要：高强度高电导铜银材料是一种具有优良物理性能和力学性能的结构材料。 本文从材料的组织结构、强化机理、

电导特性以及极塑性变形技术制备超细晶铜银材料等方面综述了材料的主要研究进展，并揭示了未来可能的研究方向。  
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高性能铜合金材料作为现代高新技术材料之一，是

国家重大发展需求的典型有色金属材料。近年来，随着

许多新型制备技术的不断涌现，高性能铜合金材料得到

了迅速发展和广泛关注。高强度、高电导铜合金材料作

为极具代表性的铜合金材料在近 10 年间取得了长足的

进步。强度和导电性能是这一类铜合金材料的主要考量

指标。以 Cu-Nb、Cu-Ag 为代表的典型高强高导铜合金

材料（室温抗拉强度 1~1.2 GPa，室温电导率 65%~75% 

IACS），在结晶器、电磁发射和脉冲磁体等领域得到了

广泛应用[1-5]。其中，在高场脉冲磁体（磁场强度可达

到 60~95 T）的核心部件——导体线圈中的应用已得到

国际普遍认可，并被认为是实现 100 T 目标高场的首选

材料[6]。2012 年，美国国家高场实验室采用包含 Cu-Nb

材料的两级脉冲磁体创造了 100.75 T 的世界脉冲磁体

新纪录[7]；2013 年，国家脉冲强磁场中心采用西北有色

金属研究院提供的 Cu-Nb 材料建造的脉冲磁体创立了

90.6 T 的亚洲新纪录[8]，使我国脉冲磁体及相关技术跻

身世界三强。与此同时，以 Cu-Ag、Cu-Cr-Zr 等铜合金

为代表的中强高导铜合金材料早在 20世纪80年代就引

起极大关注[9-11]，并逐步形成了相应的材料体系。该种

材料以其高电导（室温电导率接近 90%IACS）和一定

强度（室温强度大于 500 MPa）在电力机车接触线、引

线框架材料以及航空航天电子器件导线等领域得到广

泛应用[12-14]，年需求量达到上万 km。 

1  铜银材料的组织结构 

Cu-Ag 合金具有良好的熔炼性能、优良的加工强 

化特点和较低的电子散射特征，得到了学界的极大关 

注[15-18]。众所周知，在 Cu 基体中加入过量 Ag 单质经

过固溶处理将获得双相组织，其中 Ag 以初生等轴晶或

共晶组织存在于 Cu 基体当中。具体来讲[19]，当 Ag 含

量低于 6%（质量分数，下同）时，Cu-Ag 合金由单一

富 Cu 的相构成；大于 6%时，在初生相枝晶间隙出

现富 Ag 固溶体相；在 6%~15%时，Cu-Ag 组织主要

由富 Cu 相固溶体 相和共晶组织（相+相）组成，

共晶组织离散地分布于枝晶间隙处，形成岛状的结构，

如图 1 所示。而 Cu-24%Ag 的组织主要由富 Cu 相和网

状共晶组织组成；随着 Ag 含量增加到 71.9%，全部组

织成为由 相和 相两相层叠构成的共晶组织[20]。在

后续的塑性变形和中间热处理加工过程中，Ag 等轴晶

或共晶组织逐渐纤维化，使合金转变为纤维（包括有沉

淀相纤维、共晶相纤维和二次析出相纤维等）增强的

Cu 基复合材料[2, 21-23]。 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 1  铸态 Cu-12%Ag 合金的横截面 SEM 照片和加工真应变 

为 7.1 时腐蚀后样品横截面照片 

Fig.1  SEM microstructure of the as-cast Cu-12%Ag (a) and 

FESEM filamentary microstructure of the alloy drawn 

to  = 7.1 on etched transverse section (b)
[14]
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2  传统方法制备铜银材料的研究 

Cu-Ag 材料在铸造、挤压和拉拔等传统加工过程的

微观结构演变已经得到广泛研究[2, 3, 24-30]。研究表明，

Cu-Ag 铸态合金沉淀相、共晶相尺寸与凝固冷却速度有

密切关系[24]，以 Cu-10%Ag 合金为例，冷却速度达到

6.0×10
3 

K/s 时，共晶体所占比例相比冷却速度为

5.0×10
1 

K/s 时提高 1 倍，而初生富 Ag 沉淀相是慢冷却

时含量的 1/4。在后续加工中，Cu-Ag 合金结构发生较

大变化，铸态组织中的相、相和共晶组织在挤压、

冷拉拔过程中逐渐细化，并逐渐被拉长形成纤维，各相

厚度和间距也逐渐减小。而合金中各相的尺寸、相间距

和枝晶臂间距等主要由Ag含量以及加工真应变 （ = 

ln(A0/A)，A0 为材料起始截面积，A 为最终截面积）等

因素决定。随着 的增加，纤维化的合金相内部位错

密度先急剧上升，而当内部纤维尺寸达到 10~50 nm（材

料达到微米尺度）时，纤维内位错密度又显著降低[25,26]。

此时通过 HRTEM 手段观察到纤维中 Frank-Read 源位

错增殖的停滞，同时在 Cu/Ag 界面处发现大量位错缺

陷形成周期排列的错配位错[27]。而且，在  相纤维中

可观察到形变孪晶，这与 Ag 的较低堆垛层错能（19±3 

mJ/m
2）有关。Cu-Ag 材料具有典型的 fcc-fcc 晶格匹配

类型，在加工过程中形成形变织构，Cu/Ag 界面存在

(100)Cu//(100)Ag 和[011]Cu//[011]Ag 的典型取向关系[2]。而

通过 3DAP 手段证实，Ag 芯丝呈卷曲状分布而非线性

延伸[28]。图 2 的 HRTEM 图及 IFFT 图则表明，Ag 析

出相和 Cu 基体间还存在有(111)Cu//(111)Ag 的平行关系。

由计算可知，晶面错配间距为 1.88 nm。采用铸造、挤

压和拉拔的常规制备方法逐渐增大加工真应变（极限值

约为 10），是提升材料性能的有效手段之一，但在获得

良好性能的同时，材料的线径已降至纳米尺度，难以满

足材料应用需求[3]。研究者们在通过更大加工真应变来

实现材料强度提升的同时，获得了具有工程应用价值的

实用化材料[31]。 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 2  Cu-6%Ag 合金界面的 HRTEM 像和反傅里叶变化图 

Fig.2  HRTEM interface image of Cu-6%Ag and the 

corresponding IFFT image
[27]

 

3  材料的强化机制 

Cu-Ag 合金的强度与合金 Ag 含量、 以及热处理

条件密切关联。考虑到铸态组织的初始尺寸0，有学者

提出了以尺寸和加工应变作为关键变量的材料强度拟

合公式[2]： 

UTS= 0

UTS
 +k0

-1/2 
exp(/4)                   （1） 

该式重点关注铸态组织的起始尺寸，为了获得良好强

度，需要在铸造过程中尽可能加快冷却速度，以获得具

有细小沉淀相的非平衡态组织。该式为材料加工提供了

技术参考。 

对于在塑性变形条件下由 Cu-Ag 合金演变而成 Ag

纤维增强 Cu 基复合材料而言，其组织形貌变化示意图

如图 3 所示[32]。共晶组织中的相和相逐渐纤维化，

芯丝间距减小，芯丝尺寸逐渐降低至几十纳米。材料的

强化机制主要包括：固溶强化、时效强化、位错强化、

相界强化以及细晶强化[11,33-38]。类似复合材料混合定律

（ROM），Cu-Ag 合金（复合材料）的强度可认为是合

金中各相强度共同作用的结果[25]： 

Cu-Ag=f+ fslasla+ frsfrsf                  （2） 

式中 f、fsla、frsf、、sla 和rsf 分别是基体相、较粗

的层片状共晶相及 Ag 纤维束的体积分数和强度值。模

型中的基体相强度由合金固溶、位错亚结构和晶粒细

化引起的 3 种强化效应all、和gb 构成。在＜4.2 时，

利用这种模型获得的理论值接近实测值；但在更高变形

量条件下，合金组织特别是沉淀相及共晶相纤维尺寸减

小到纳米级别（几纳米至十几纳米）时，强化方式改变

可能引起理论值与实测值的偏差。宏观状态下，相强

度中细晶强化gb 和纤维强化rsf 均由经典的 Hall-Petch

关系决定，而在超细晶甚至纳米尺度下该关系无法准确

描述材料的强化机理。因此，相关纳米尺度时 Hall-Petch

效应与材料强化机理的关系研究仍在进行当中[39-41]。 

Cu-Ag 合金在磁体、传输导线等服役过程承受的交

变应力场、温度场对材料结构性能影响的研究对于材料

的工程化应用尤为重要。研究发现，Cu-5%Ag 合金在 

 

 

 

 

 

 

 

图 3  Cu-Ag 合金在不同应变条件下的结构演变示意图  

Fig.3  Schematic illustration of the microstructural evolution of 

the Cu-Ag alloy under different strain levels
[32]

 

a b 

3 nm 



·250·                                           稀有金属材料与工程                                           第 45 卷 

 

外部应力条件下，材料中的合金相呈现不同转变[42]。 

相和 相组成的间隔排列片层与外应力密切相关，在

拉应力下，片层沿拉伸方向和横向均会生长，但沿横向

生长更快；而压应力则不会明显影响片层沿应力方向的

生长，但会降低横向生长速率。这可解释为外部应力和

错配应变共同作用的结果。Cu-7%Ag 和 Cu-24%Ag 的

疲劳研究表明[37]，两种合金的 S-N 曲线在相对较大的

疲劳寿命时应力振幅值都开始迅速下降，这主要是由合

金高的屈强比所决定，意味着即使在较大应力幅条件

下，位错移动仍然严重受限。此外，Cu-Ag 合金还具备

高温超塑性特征[43]。Cu-24%Ag 合金在 650 ℃，应变

速率为 1×10
-1

/s 时，延伸率达到 1160%（如图 4 所示）。

研究认为，在 500 ℃以上 Cu-Ag 材料超塑性与二次析

出相颗粒迅速减少并重新固溶入基体有关。 

4  材料电导特性 

在 Cu-Ag 材料电导研究方面，一般认为，Cu-Ag

合金的电导由声子、位错、固溶原子或杂质以及界面散

射 4 种散射作用共同决定[14,17,22,44,45]。其中，声子散射

几乎不受加工变形的影响。同时，合金中杂质元素的影

响较小。在热处理过程中少量固溶原子以第二相析出，

基体中剩余固溶原子散射作用也不明显。而随着冷变形

程度的增大，以位错为主的晶体缺陷迅速增加，位错散

射随之增大。然而，与 Cu-Nb 材料类似，纤维细化至

纳米尺度时，单个纤维以单晶形式存在，界面处位错密

度大幅降低，一般不超过 10
11

cm
-2 [25]，导致位错散射明

显减弱。这些变化都是由材料所经历的大塑性变形程度

所决定。在此状态下，界面散射在合金电阻中起到主导

作用，而且高 Ag 含量合金中共晶相和二次析出相的增

加以及大加工应变条件下的合金相的纤维化，将会促使

大量相界面的产生，导致材料界面能升高，从而引起更

强的界面散射效果[17]。相关研究表明[14,44]，界面散射由 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 4  不同温度下伸长率与应变速率的函数曲线  

Fig.4  Curves of ductility as a function of strain rate at various 

temperatures
[43]

 

电子有效自由程 l0 和纤维间距 tCu 的关系决定，当 tCu

﹥l0 时界面散射模型可表示为： 

int 0

0 0

3
1 (1 ) exp( )

4 2

l
p

 

 
  

                 
（3） 

其中
0
为 Cu 体材料的电阻率，（1–P）为相界面可能

的电子非弹性散射，0 是初始共晶区组织平均尺寸。

实验发现，当＜8.4 时，数据与拟合结果相一致，如

图 5 所示[14]；随着应变进一步增大，试验结果相比拟

合值有较大偏离，这与纤维间距接近或小于电子有效

自由程有关。 

5  材料热处理研究 

随着加工应变的增大，材料加工硬化加剧，合金

导电率下降，中间热处理可调整材料的强度与塑性，

保证后续加工的顺利进行，获得良好的材料强度、电

导性能匹配[11,27,33,46-48]。而多次的时效处理将有助于二

次析出相的逐步产生，这将极大地增强材料的整体强

度。以 Cu-12%Ag 合金为例[11]，在 200 ℃/1 h 处理时

可在富铜相初枝晶中发现 Ag 的细小二次枝晶的析

出，这将起到析出强化作用，但同时会引起 293 K/77 K

比率的相对升高；随着温度升高至 400 ℃，Ag 纤维逐

渐被再结晶晶粒所替代，如图 6 所示。研究还发现[27,47]，

Cu-6%Ag 合金经过 450 ℃/32 h 的时效处理后，可观

察到棒状 Ag 析出物，平均直径达到 24 nm，Ag 析出

相和 Cu 基体存在<011>Ag//<011>Cu 和{111}Ag//{111}Cu

取向关系，Ag 析出相沿<011>取向生长，惯习面为

{111}。由计算可知，(111)Ag 和(111)Cu 晶面的晶格错配

为 0.121，失配位错距离为 1.84 nm。当真应变 达到

6~8 时，失配位错已基本消失，可认为界面由半共格

型向共格型转化。不同 Ag 含量条件下，Cu-Ag 合金

时效析出组织存在一定差异[34]。对于 Cu-6%Ag 合金，

450 ℃时效处理将导致在大角度晶界处发生成分偏 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 5  Cu-12%Ag 和 Cu 基体的电阻率相对值随应变的变化曲线 

Fig.5  Related values of the resistivity for the Cu-12%Ag and 

Cu matrix as a function of drawn ratio
[14]

 

2   3   4   5   6   7   8   9 

η 

1.6 

1.5 

1.4 

1.3 

1.2 

1.1 

0.0 

ρ
/ρ

0
 

Predicted ρint/ρ0 

Measured ρCu-Ag/ρ0 

Evaluated ρCu-matrix/ρ0 

10
-4

     10
-3

     10
-2

     10
-1

 

Strain Rate/s
-1

 

1600 

1400 

1200 

1000 

800 

600 

400 

200 

0 

E
lo

n
g

a
ti

o
n

/%
 

 

550 ℃ 

600 ℃ 

650 ℃ 

500 ℃ 



第 1 期                                   梁  明等：高强度高电导铜银材料的研究进展                               ·251· 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 6  Cu-12% Ag 样品（加工真应变为 6.8）在 400 ℃保温 

7 和 190 h 的纵向 SEM 照片 
 

Fig.6  SEM images of the test Cu-12% Ag drawn to η=6.8 and 

annealed at 400 ℃ for 7 h (a) and 190 h (b)
 [46]

 

 

析，促使不连续析出的发生[37]；而 Cu-12%Ag 合金中

非连续析出相对较少，呈成片层状分布于富 Ag 的相

界面处，这与组织中含有较多的共晶团和相对少的大

角度晶界有关[38]；Cu-24%Ag 合金中相对高的 Ag 含

量则促使大量连续析出相的产生。 

6  极塑性变形制备铜银材料 

为实现 Cu-Ag 材料的强度提升，需要提高材料加

工应变，目前主要通过增大铸锭的起始尺寸，同时细化

最终材料尺寸的方法来实现。研究表明，在达到 9.6

时，线径为 Ф0.015 mm 的 Cu-Ag 材料强度可达到 1750 

MPa
[28]。由强度随加工应变的变化趋势来看，进一步增

加应变值将会带来性能的攀升。然而，为满足材料工程

化需要，通常要保证最终材料截面大于 6 mm
2 [49]。有

学者采用目前单次挤压、拉拔等加工手段能够达到的极

限真应变值 10 计算了 Cu-Ag 材料的初始、最终线径，

要获得最终线径 Ф5 mm 的线材则需要起始铸锭直径达

到 Ф745 mm
[3]，这给材料的加工应用带来了很大的技

术难题和加工风险。与此同时，近年来涌现的许多新兴

的极塑性变形（severe plastic deformation, SPD
[50-53]）技

术得到广泛关注，它们的共同点是通过大塑性变形（

＞10）在宏观体材料中获得以超细晶甚至纳米晶组织为

主的典型结构，最大限度地提升材料的强度和塑性等，

具有很强的实用化价值（如图 7 所示）[54]。学者们探

索了 ECAP、HPT 和 ARB 等 SPD 技术制备具有超细晶

结构或纳米结构的 Cu-Ag 体材料[55-59]。研究结果表明，

该类技术可明显细化内部微结构，有效降低平均晶粒尺

寸（小于 40 nm），同时以不同的亚结构（孪晶、位错

或晶界等）形式大幅提升材料的强度 
[23,58-60]。因此，

通过 SPD 技术，在大加工应变基础上获得具有优良综

合性能的、满足工程化应用需求的 Cu-Ag 体材料将是

材料的主要研究方向之一。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 7  各种纳米结构材料的强度和塑性分布图  

Fig.7  Strength and ductility of the nanostructured metals 

compared with coarse-grained metals
[54]

 

 

Cu-Ag 材料含有初次沉淀相、共晶相和二次析出

相等多种合金相，这些合金相在材料的强化方面起到

至关重要的作用，而且相比 Cu-Fe、Cu-C、Cu-Cr 等

强度较高的材料，Cu-Ag 材料可以承受更大程度的塑

性变形，并且经过中间热处理和冷加工后可以形成体

纳米材料，同时具有良好的导电性能，实现强度与电

导的综合匹配[1]。常规的铸造加冷加工（轧制、拉拔

等）方法受到加工应变限制（＜10），难以充分细化

各合金相（初次沉淀相和共晶相尺寸在 200~400 nm），

阻碍了材料性能的提升。而 SPD 技术的优势之一就是

可以获得体纳米材料，并以此作为模型揭示纳米尺度

下材料的结构演变、强化机理，为材料的应用奠定基

础。因此，选择切实可行的 SPD 制备技术，揭示材料

的结构演变，获得性能的最佳匹配，实现 Cu-Ag 材料

的充分强化，是提升材料综合性能的必由之路。 

7  结  语 

Cu-Ag 材料具有良好的可加工性，通过共晶组织和

二次析出相强化易于获得良好的综合性能，而且通过成

品材料的重新熔炼可实现材料的循环利用，因此，该类

材料可成为脉冲磁体领域和接触线领域的核心材料。鉴

于目前材料尺寸受限，无法满足具体应用的现状，探寻

新型先进制备技术是实现材料工程化应用的必由之路。

近年来，各种新型极塑性变形技术（SPD）的不断涌现

为大尺寸高性能 Cu-Ag 材料的制备提供了良好的技术

平台。针对 Cu-Ag 共晶合金特点设计、加工合金材料

（特别是线材），在较大的材料宏观尺寸条件下，实现

共晶组织，二次析出相和基体的完全纳米化、长纤维化

是材料应用化的关键，这将为新一代高性能材料的研发

提供理论指导，为材料工程化应用提供技术支持。 
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Advances on High Strength and High Conductivity Cu-Ag Materials 
 

Liang Ming, Jiao Gaofeng, Xu Xiaoyan, Wang Pengfei, Li Chengshan, Zhang Pingxiang 

(Northwest Institute for Nonferrous Metal Research, Xi’an 710016, China) 

 

Abstract: High strength and high conductivity Cu-Ag material is a kind of structural material with excellent physical properties and 

mechanical properties. In this paper, the developments of the materials were introduced, including microstructure, strengthening 

mechanism, conductivity characteristics and Cu-Ag UFG (ultra-fine grained) materials by severe plastic deformation. Moreover, the 

possible research directions in the future were revealed. 

Key words: Cu-Ag; high strength; high conductivity; severe plastic deformation 
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