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摘  要：通过铝层 Si 合金化手段，制备了 Cu/Al-Si 合金冷轧复合带。利用金相显微镜、扫描电镜、万能材料试验机等

仪器，研究了不同 Si 含量对 Cu/Al-Si 合金冷轧复合带界面扩散层厚度、界面结合强度、界面和基体处的显微硬度以及

再结晶组织等的影响规律。结果表明，铝层中一定量的硅合金化可以起到阻碍铜铝原子互扩散、抑制铜铝金属间化合物的

生长、提高铝侧基体显微硬度以及细化晶粒等作用，但是在高温、长时间热处理条件下，硅会降低界面的结合强度。 
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通过双金属或多金属复合而成的复合材料在其使

用性能上极大地发挥了不同材料的作用，显著改善了

材料的导热性、导电性、热膨胀性、强度、断裂韧性、

冲击韧性、耐磨损性、电性能、磁性能等，弥补了单

一金属难以满足使用需求的不足[1-3]。因此，金属复合

材料受到世界各国的普遍重视，相对成熟的生产技术

已经被广泛应用于航空、航天、汽车、船舶、电子、

电力、医疗、化工等领域[4-6]。金属层状复合材料是利

用不同的金属复合技术，使 2 种或 2 种以上物理化学、

力学性能等不同的板材金属在界面上实现牢固的冶金

结合而制备的一种新型复合材料，目前的产品主要包

括钛-钢复合板、钛-铝复合板、铜-铝复合板、铝-镁复

合板、铜-银复合板等[7,8]。 

冷轧复合技术是当今世界应用最广泛的金属层状

复合技术之一。20 世纪 50 年代初，美国率先开展冷

轧复合技术的研究并获得成功，并提出了以“表面处

理-轧制复合-退火处理”为主要过程的三步法生产工

艺[9,10]。此后，冷轧复合技术开始被大范围地投入使

用，并在某些产品的制备方面逐步取代了其他传统的

复合工艺。 

近年来，采用铜/铝合金冷轧复合的方式获得铜/

铝合金复合板一直备受国内外学者的关注，并且已有

一些关于该课题的研究报道[11,12]。但是，由于合金元

素的成分、含量、化学性质及其在铝基体中固溶情况

的不同，目前尚未有普遍的规律能说明铝的合金化对

铜铝复合轧制金属间化合物所起到的作用[13]。基于以

上几点，本实验重点研究了铝硅合金与纯铜经冷轧复

合及热处理后，不同的硅含量对复合界面处扩散层厚

度、再结晶组织、界面结合强度及显微硬度的影响规

律，为控制界面处铜铝金属间化合物的生长、获得良

好的界面结合强度开辟了一条新路。 

1  实  验 

铜带采用退火态工业纯铜 T2，其主要化学成分如

表 1 所示。铝硅合金带采用硅含量为 12%的铝硅合金

与工业纯铝（1060）重新配比，熔炼后制成硅含量分

别为 3.25%、6.12%和 8.89%的铝硅合金，再经热轧、

均匀化退火制成板材，其主要化学成分如表 2 所示。

将铜带和铝硅合金带均裁剪成尺寸为 120 mm×30 

mm×2.5 mm 的小块，以待复合。 

用 NaOH 水溶液清洗铜带及铝合金带表面，钢刷

打磨去除氧化皮，用丙酮溶液去除油污，冷风吹干。

在待复合板一端对称钻两个 Φ5 mm 的小孔，用相应直

径的铝制铆钉连接、砸扁。轧制复合过程一道次进行， 

 

表 1  纯铜主要化学成分 

Table 1  Main chemical composition of pure Cu (ω/%) 

As Bi Sb Fe Cu 

0.19 0.1 0.17 0.49 Bal. 

 

表 2  铝硅合金的主要化学成分 

Table 2  Main chemical composition of Al-Si alloy (ω/%) 

Si Fe Cu Zn Al 

3.25 0.032 0.05 0.04 Bal. 

6.12 0.033 0.04 0.04 Bal. 

8.89 0.035 0.06 0.04 Bal. 
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复合压下率控制在 65%~70%。轧制复合后对试样进行

扩散热处理。采用中高温度下短时间和长时间热处理

规程，即将试样在 200、300、400、500 ℃下分别保温

0.5、1、2、4 h。用 U-REMPS2 金相显微镜和日立

S-3400N 扫描电镜观察轧制态和热处理后的界面显微

组织，用 AG-X 拉伸试验机测试剥离强度和层间剪切

强度，用 FM-700 显微硬度仪测试显微硬度。 

2  结果与讨论 

2.1  硅含量对扩散层厚度的影响 

图 1 为不同硅含量的 Cu/Al-Si 合金冷轧复合带界

面形貌。由图 1a、1b、1c 及图 1d、1e、1f 可知，热

处理条件相同时，铝硅合金/铜冷轧复合的带的扩散层

厚度均比纯铝 /铜冷轧复合带扩散层厚度小。在

300 ℃/2 h 热处理条件下扩散层厚度的减小比在

500 ℃/4 h 热处理条件下要明显。可见，合金元素硅对

扩散层的生长有一定的抑制作用，并且低温短时间热

处理条件下抑制作用更明显。此外，硅含量为 8.89%

的铝硅合金/铜冷轧复合界面处均不同程度地弥散分

布着初晶硅。300 ℃/2 h 热处理条件下，界面处形成一

层阻碍铜铝原子扩散的屏障，这是硅元素起到抑制作

用的主要原因；500 ℃/4 h 热处理条件下，由于扩散驱

动力较大，硅元素已经越过界面层，屏障瓦解，硅的

抑制作用减弱。同时，硅元素均弥散分布在铝基体中，

并且随着硅含量的增加，硅元素在界面处的分布变得

密集。对比图 1b 和 1c 可知，在 300 ℃/2 h 热处理条

件下，Si 含量 8.89%的样品与 3.25%的样品相比，界

面明显偏暗，形成了一层硅元素的屏障，界面处没有

明显的扩散层出现；对比图 1e 和 1f，即 500 ℃/4 h 热

处理条件下，Si 含量 8.89%的试样铝侧扩散层的生长

界面前沿出现凸凹不平的现象，界面处出现明显的扩

散层组织，Si 元素在界面处的屏障被打破，并在扩散

驱动力的推动下渗透到扩散层中，甚至迁移到铜基体

中。此外，虽然铜在铝中的扩散系数比铝在铜中大，

但铝基体的扩散层厚度明显小于铜基体，这是因为铜

侧扩散层的生成条件较低，因而优先生长。 

Si 之所以在一定的条件下能抑制扩散层的增长，

是因为热处理过程中元素扩散的先后顺序取决于扩散

所需的扩散激活能大小。在异种金属互扩散过程中，

由于原子半径的差异，间隙扩散所需的扩散激活能比

空位扩散小。铝硅合金中，铝的质量分数比硅要高很

多，因此硅原子在铝基体中的扩散是异种金属间的互

扩散，而铝原子是自扩散。此外，铜和铝原子半径相

差不大，硅原子较小，所以硅原子所需的扩散激活能

小，当外界提供足够的扩散驱动力时，硅原子优先扩

散，并向界面处迁移，到达界面处后由于扩散阻力增

大，形成一层屏障[14]，如图 1c 所示。随着热处理的进

行，扩散驱动力增大，偏聚在界面处的 Si 原子难以阻

挡活跃的铜铝原子向界面两侧相互迁移，因此硅原子

的屏障被打破，如图 1f 所示。扩散初期界面处的铜铝

原子接触范围比硅原子大，且铜在铝中的扩散系数比

铝在铜中大，在硅元素还没来得及发挥阻碍作用时，

界面前沿的铜铝原子优先打开扩散通道进入两侧基

体，偏聚到界面处的硅只对滞后发生迁移的铜铝原子

起到阻碍作用，因此铜铝复合界面处的扩散层没有完

全消失。在铜铝硅 3 种原子共同组成的扩散系统中，

由于硅原子的优先扩散，且其扩散阻力较大，因此表

现为在硅元素偏聚的地方出现铝侧扩散层凹陷，而稀

疏的地方扩散层生长较快，呈凸显生长。 

图 2为不同硅含量下界面层厚度曲线。由图 2可知， 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 1  不同硅含量的 Cu/Al 冷轧复合带界面形貌 

Fig.1  Interface morphologies of Cu/Al cold rolling composites with different silica content 
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图 2  300 和 500℃热处理条件下不同硅含量的界面层厚度 

Fig.2  Interface layer thickness with different silicon content at 

300 ℃ (a) and 500 ℃ (b) 

 

在 300 ℃保温 1~2 h 和 500℃保温 0.5~1 h 的热处理条

件下，硅含量从 3.25%增加到 8.89%，扩散层厚度明

显减小，说明硅抑制了界面层的生长；经过长时间保

温，界面扩散层厚度的减小趋势逐渐平缓，说明硅元

素的抑制作用减弱。在 300 ℃下短时间保温，随硅含

量的增加，扩散层厚度无规律性变化，因为低温短时

间退火没有出现明显的扩散层；在 300 ℃长时间保温，

使铜铝硅三元系统充分扩散，硅元素的抑制作用减弱。

当热处理温度升高时，扩散驱动力增大，铜铝硅原子

的扩散孕育期缩短，在 500 ℃/0.5 h 时出现了硅抑制扩

散层发展的现象；在 500 ℃/4 h 条件下，界面处硅原

子的阻碍作用几乎消失，其变化规律如图 2b 所示。可

见，硅元素对界面处金属间化物的生成起到抑制作用，

且较短的保温时间更有利于 Si 元素发挥其抑制作用。 

2.2  硅对界面处基体再结晶组织的影响 

图 3 为未热处理铝基体中硅元素分布形貌。由图

3 a、3b 可知，未经热处理的试样，初晶硅会偏聚在晶

界处保存下来。在随后的冷轧复合过程中，强大的挤

压力将晶粒拉长、压扁而形成细长的纤维态组织，硅

元素便滞留在纤维状的晶粒交界处。硅含量越高，在

晶界处偏聚的概率越大。这是因为实验初期制备铝硅

合金时，弥散分布的硅元素作为外来质点而存在，促

进液态金属的晶胚依附于硅元素优先形核，并在结构 

 

 

 

 

 

 

 

图 3  不同 Si 含量的未热处理铝基体中硅元素分布  

Fig.3  Silicon element distribution in unannealed aluminum 

matrix with different contents of Si: (a) 3.25%Si and 

(b) 8.89%Si 

 

起伏和能量起伏的驱动下长大。随着凝固过程中温度

梯度的降低形成原始的铸态组织，所以，Si 含量较高

的试样中硅元素分布密集的位置，晶粒较细小，说明

硅有细化晶粒的作用。 

图 4 为 500℃/4 h 条件下不同硅含量界面层再结

晶组织形貌。由图 4 可知，硅含量为 3.25%的样品在

500℃/4 h 热处理条件下，界面处的晶粒粗大，长大的

晶粒沿着垂直界面方向不断向基体蔓延生长。此外，

晶界处存在起皱劈裂现象。这是因为晶格畸变、位错

密度增大等因素使晶粒内部的能量储存与晶界处有差

异，在高温长时间热处理条件下，晶界处储存的畸变

能得到释放，在晶界处形成强大的应力场，迫使粗大

的晶粒在晶界处发生起皱劈裂现象。 

硅含量为 8.89%的样品在 500 ℃/4 h 热处理条件

下，界面处晶粒较细小，组织均匀，可见合金元素硅

含量的增加起到了细化晶粒的作用。再结晶形核长大

的过程是位错运动和晶界迁移的过程，当合金元素硅

溶入铝基体后，趋于向位错和晶界处发生偏聚，阻碍

了位错的运动和晶界的迁移，同时抑制了原子间的扩

散，推迟了金属再结晶过程，抑制了晶粒的过分长大，

使晶粒得到细化。相关资料表明：弥散分布的第二相

质点对晶粒长大速度的影响与第二相质点的半径成正 

 

 

 

 

 

 

 

图 4  500 ℃/4 h 条件下不同硅含量界面层的再结晶组织形貌 

Fig.4  Recrystallization organization morphologies of interface 

layer with different silicon contents at 500 ℃/4 h: 

(a) 3.25%Si and (b) 8.89%Si 
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比，与单位体积内第二相质点的数量成反比，即合金

元素硅的含量越多，阻碍晶粒长大的能力越强，晶粒

越细小[15]。 

2.3  Si 对复合带界面结合强度的影响 

图 5 为不同硅含量下界面的结合强度曲线。由图

5 可知，热处理条件相同时，随着硅含量的增加，界

面剥离强度与剪切强度均呈下降趋势。其中轧制态试

样的界面剥离强度下降最为显著，其界面剪切强度几

乎呈线性下降。说明硅含量对轧制态的界面结合强度

影响较大。在冷轧复合过程中，强大的轧制力使双金

属表面氧化膜破裂，新鲜的铜铝金属被挤压出而相互

接触，达到原子间距离而形成最初的物理结合。当界

面处存在大量硅元素时，铜铝新鲜金属的挤出受到阻

碍，双金属在界面处的接触面积减小，机械咬合能力

下降。在冷轧复合阶段，界面处的结合强度主要取决

于机械咬合的程度，因此轧制态结合强度会随着硅元

素含量的增加而降低。 

此外，在 200 ℃/2 h、300 ℃/0.5 h 条件下，界面

剥离强度随硅含量的增加而变化不大，即低温短时间

热处理的界面结合强度受硅含量影响不大；在

400 ℃/2 h、500 ℃/4 h 条件下，界面结合强度随合金

元素硅含量的增加而明显下降，即高温长时间热处理

的界面结合强度受硅含量影响较大。在低温短时间的

热处理条件下，原始接触的铜铝界面前沿已经存在一

定程度的扩散行为，彼此渗透固溶，则此时界面的结

合强度主要取决于铜铝原子的扩散固溶，而低温短时

间热处理条件并不能充分发挥硅元素的阻碍作用。随

着热处理温度的升高和保温时间的延长，原子扩散驱

动力增大，界面处已固溶的铜铝原子达到其最大固溶

度后而析出相应的金属间化合物，此时界面处的结合

强度取决于相邻扩散层与铜铝基体的结合强度。铜铝

基体的晶体结构均为面心立方，而脆而硬的金属间化

合物多为体心立方或简单立方结构，不同晶体结构的

界面能差异导致其界面结合强度的降低。随着扩散的

进行，硅在界面处的偏聚被扩散驱动力打破，越过界

面，渗透到扩散层中，或替换金属间化合物原子排列

的空穴位置，或存在于金属间化合物体心立方结构的

晶格间隙中。扩散层的生长是一个动态过程，当金属

间化合物的体心立方结构难以固溶硅原子时，扩散层

与弥散分布的晶体硅的接触处便形成应力场，过大的

应力场的存在会使扩散层发生破裂。硅的含量越多，

应力场越大，扩散层破裂的概率越大。因此，硅含量

的增加不利于提高界面的结合强度。 

综上所述，硅元素的含量对界面结合强度的影响

与热处理条件有关，轧制态与高温长时间（400 ℃/2 h、

500 ℃/4 h）热处理，界面结合强度随硅含量的增加而

明显降低；低温短时间（200 ℃/2 h、300 ℃/0.5 h）热

处理，硅含量对界面结合强度的影响较小。 

2.4  硅对界面及基体显微硬度的影响 

图 6 为不同硅含量下界面处的显微硬度值。其中

左侧为铜侧基体，右侧为铝侧基体，中间为界面。可

以看出，在不同硅含量下，随着退火温度和保温时间

的增加，两侧基体的硬度均呈下降趋势，但界面处硬

度却显著增大。在未热处理和 300 ℃/0.5 h，铝侧基体

的硬度随硅含量的提高变化不大。主要因为大变形量

复合引起的加工硬化提高了基体硬度，而较低的退火

温度和较短的保温时间未使基体完全恢复；在

400 ℃/2 h 和 500℃/4 h 条件下，铝硅侧基体的硬度随

硅的含量的提高而又略微增大。主要因为在高温、长

时间保温过程中，更多的初晶硅溶入铝基体形成铝基

α 固溶体，使铝基体得到强化，而硅含量越高，其强

化作用越显著，硬度越高。 

热处理条件相同时，随着硅含量的增加，界面处

的显微硬度均未发生明显变化。这是因为在退火的过

程中，硅原子虽然趋向于向界面处偏聚形成阻碍扩散

的屏障，但在界面处硅渗透到扩散层内部的含量十分

有限，由于硅元素的非金属特性，难以与铜铝形成金

属间化合物，所以扩散层依然保持着铜铝金属间化合 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 5  不同硅含量下界面的结合强度 

Fig.5  Bonding strength of interface with different silica 

contents: (a) peeling strength and (b) shear 

strength 
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图 6  不同硅含量下界面处的显微硬度 

Fig.6  Interface microhardness with different silica contents: (a) 3.25%Si, (b) 6.12%Si, and (c) 8.89%Si 

 

物的力学特性，即扩散层显微硬度的决定因素主要是

铜铝金属间化合物 Cu9Al4、CuAl、CuAl2 等，硅元素

只是少量的渗透，并未产生质的影响。总之，在铜/

铝硅合金冷轧复合过程中，铝基合金元素硅能提高铝

侧基体的显微硬度，进而提高材料的整体综合力学性

能，但对铜侧和界面处的显微硬度影响不大。 

3  结  论 

1) 热处理过程中，硅在界面处形成阻碍铜铝扩散

的屏障，在 300 ℃保温 1~2 h 和 500 ℃保温 0.5~1 h 时，

硅能抑制金属间化合物的生长；较短的保温时间有利

于发挥硅的抑制作用，高温长时间（500 ℃/2 h）保温

抑制作用减弱。 

2) 复合态和不同热处理条件下硅均向晶界处偏

聚，硅推迟了铝基体界面附近的再结晶过程，细化了

界面附近的晶粒；当硅含量低于 8.89%时，硅细化晶

粒的作用随含量的增加而增强。 

3) 随着硅含量的增加，在复合态和高温长时间热

处理条件（400 ℃/2 h、500 ℃/4 h）下的界面结合强

度明显下降，而在低温短时间热处理条件（200 ℃/2 h、

300 ℃/0.5 h）下则变化不大；硅的存在提高了铝侧基

体的显微硬度。 
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Effect of Si on the Composite Interface Microstructure 

and Properties of Cu/Al Cold-rolling Cladding 
 

Chang Dongxu, Wang Ping, Gong Xiaoyu, Wang Zeyu, Miao Long, Li Baomian  

(Key Laboratory of Ministry of Education for Electromagnetic Processing of Materials, Northeastern University, Shenyang 110004, China) 

 

Abstract: Influence of alloying element silicon on the thickness of interface diffusion, the recrystallized structures, the interface bonding 

strength, the microhardness of the matrix and interface for Cu/Al clod-rolling cladding in a heat treatment condition was investigated by 

measuring and observing the mechanical properties and microstructures of the composite interface. The results show that silic on is able to 

discourage the diffusion of Cu and Al atoms, control the growth of metallic compounds between Cu and Al, refine the grains and increase 

the microhardness of aluminium matrix. But silicon decreases the interface bonding strength at high heat treatment temperature for a long 

holding time. 

Key words: cold-rolling cladding; Al-Si alloy; interface; compounds; properties 
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