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新型高强度易加工 Cu-FeC 复合材料的变形行为 
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摘  要：采用真空感应熔炼和快速凝固技术制备了界面复合良好，组织性能优异的新型 Cu-FeC 复合材料，并通过 OM、

SEM、TEM、XRD 以及力学性能测试分别对熔铸态、奥氏体化后的淬火态及其冷轧态复合材料的组织和变形行为进行

了研究。结果表明，熔铸态材料内共存有 γ-Fe、α-Fe 和马氏体相，而经 820 ℃, 4 min 奥氏体化和淬火处理后，基体内

初生 Fe-C 相可转化为马氏体相，同时析出大量纳米级 γ-Fe 相粒子；前者在冷轧过程中表现出较好的协调变形性能，而

后者会在粗大 Fe-C 马氏体相内部或附近产生微裂纹；不过两者冷轧变形后的强度均能获得大幅提升，最高抗拉强度达

515 MPa，而延伸率又明显高于已报道具有类似强度陶瓷粒子强化铜基复合材料的延伸率，且拉伸过程均表现出明显的

塑性变形特征；此外，本研究根据复合材料组织演化规律提出了相应的组织演化模型图。  
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高强高导铜合金是一类具有优良综合物理性能和

力学性能的结构功能材料，已经在大型集成电路引线

框架[1]、电车及电力火车架空导线[2,3]、连铸机结晶器

内衬[4]、电阻焊电极[5]等领域获得广泛应用。已开发的

高性能铜合金分为 3 大类，分别为颗粒或弥散强化型、

时效强化型铜合金（如 Cu-Fe 系、Cu-Cr 系和 Cu-Ni

系等）[6]以及固溶+加工硬化型铜合金等（如 Cu-Ag、

Cu-Mg 和 Cu-Sn 等合金[7-10]），其中弥散强化铜合金主

要通过原位或非原位方法在铜合金基体内制备均匀弥

散分布的纳米弥散粒子，如 Al2O3, TiB2, Y2O3 等
[11,12]。

弥散强化铜合金由于纳米粒子对位错和晶界的强烈阻

碍作用，以及非常低的溶解度，该类合金普遍具有高

强高导以及优异的耐高温性能[13,14]。不过强度升高的

同时也使得其加工性能显著降低，即使高温加工时，

由于陶瓷粒子强度高，且与基体热膨胀系数差异较大，

其高温加工时很容易出现微裂纹或开裂现象等。此外，

已有研究表明[15]，这一陶瓷相与铜基体协调变形性能

差的问题在含有高浓度粗大陶瓷粒子的铜基复合材料

内表现的更为显著。 

相比而言，时效强化型合金由于强化相可进行回

溶和析出调控，其加工性能相对较好，不过其它性能

仍有待进一步提高。以 Cu-Fe 系合金为例，由于溶质

元素 Fe 价格低廉，同时大量溶解于液态铜中的 Fe

（10%~20%）又可在时效过程中析出（由于室温固溶

度很小）[16]，从而表现出较好的析出强化效应。不过

其强度、导电率和耐高温性能等仍有待进一步提高。

此外，该系合金中的 Cu-Fe-P 合金（如 KFC、C194

等）虽然强度和导电率均有所提高，并已广泛用作引

线框架材料[17]，但是其获得高强度的同时普遍会大幅

降低延伸率（大部分在 1%左右），这非常不利于更好

的广泛应用。由此可见，非常有必要开发兼具有高强

度、高导电和易加工等特性的新型铜合金材料。考虑

到 Fe-C 合金随着 C 含量和热处理工艺的变化，其相

结构和分布会发生显著变化，尤其当 Fe-C 相处于奥氏

体结构时，强度较低非常有利于加工，而处于马氏体

或体心立方结构时强度较高。因此，如果能够将这一

可发生相变的 Fe-C 相均匀弥散添加到铜基体内，通过

合理的工艺调控所开发的新型 Cu-FeC 复合材料即可

兼具有高强、高导和优异的加工性能等[18-22]。据此，

本实验设计开发 Fe-C 相浓度较高的复合材料，并对其

所含 Fe-C 的相变以及对变形行为的影响规律进行系

统研究，期望这一研究对新型铜合金的开发、加工和

应用提供重要指导作用。 

1  实  验  

新型 Cu-10Fe-0.06C(质量分数, 下同)复合材料原

料采用 99.9%Cu 电解高纯铜、高纯 Fe 和高纯 C。实

验首先利用真空熔炼技术制备 Fe-0.6C 合金，然后将
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其与高纯 Cu 在真空度小于 1 Pa 的感应熔炼炉中进行

熔炼复合，之后将合金熔体浇注到水冷铜模中进行快

速冷却凝固，铸锭尺寸为 Φ50 mm×150 mm；最后将

铸锭切头、铣面。为了研究合金中粒子状态对合金性

能及变形行为的影响，铸锭被分为 2 种工艺进行处理。

分别为工艺 I：合金铸锭直接进行压下量为 80%的普

通冷轧，从 10 mm 冷轧至 2 mm；工艺 II：先对合金

铸锭进行 820 ℃, 4 min 奥氏体化处理，随后取出水淬

后，再进行压下量 80%的普通冷轧，从 10 mm 冷轧至

2 mm。经工艺 I 和工艺 II 处理后的合金试样分别被用

来后续的组织、性能检测。 

拉伸试验在 MTS810 电液伺服材料试验机上进

行，拉伸速率为 1 mm/min，拉伸过程按照 GB/T 

228.1-2010 进行。合金电导率在 D60K 数字金属电导

率测试仪上进行。金相试样制备采用标准的金相制备

过程，经腐蚀试剂（5%FeCl3+浓盐酸 25 mL+去离子

水 100 mL）处理后，使用 Axio Imager A2m 金相显微

镜(OM)进行组织观察。合金第二相粒子硬度检测使用

美国 MTS 公司生产的 Nano Indenter II 纳米显微力学

探针进行。XRD 物相分析在日本玛柯科学仪器公司生

产的 M21X 超大功率 X 射线衍射仪进行，电压 40 kV，

电流 150 mA，Cu 靶材，步宽 0.02º，扫描方式采用步

进式，停留间隔 2 s。SEM 显微组织和拉伸断口分析

在带有能谱仪(EDS)的 SUPRA 55 场发射电子扫描显

微镜上进行。TEM 显微组织观察在 Tecnai G2 F30 

S-TWIN 型透射电镜上进行，TEM 样品采用机械减薄

+电解双喷减薄法制备，双喷液为 70%硝酸+30%甲醇，

电压为 20~25 V，温度为-20~-30 ℃。 

2  结果与讨论 

2.1  原始组织调控和表征 

由于所开发的铜基复合材料 Fe-C 相浓度较高且

采用熔铸方法制备，如果凝固过程控制不当很容易出

现粒子偏聚现象，因此，必须采用快速凝固方法进行

制备。图 1 示出了 Cu-FeC 复合材料处于不同状态的

金相组织。由图可以看出，原始熔铸态基体内分布有

比较均匀的 Fe-C 相粒子，而且含有 2 种不同形态，即

球形和枝晶状，而且球形粒子尺寸普遍大于枝晶状。

其形成原因应该是由于枝晶状粒子随着凝固过程的进

行逐渐发生聚集长大而成表面能较低的球形粒子。如

果对熔铸态复合材料进行一定的热处理，即 820 ℃,  

4 min 奥氏体化后的水淬，由图 1b 可以看出，细小的

枝晶状粒子发生一定的团聚，不过团聚效果并不严重，

而球形粒子基本变化不大。由于经此工艺处理后，Fe-C

粒子首先会发生奥氏体化，随后在淬火过程中会发生

马氏体转变（详见下文分析），粒子强度会发生明显升

高，几乎接近以往陶瓷粒子强化铜基复合材料内强化

相的相关性能。不过正是由于高温热处理使得 FeC 相

的偏聚和相转变，最终导致该状态的电导率由熔铸态

的 19% IACS 降低到 12% IACS。 

除了金相尺度下的粗大粒子之外，基体内是否还

分布有其它尺度的弥散粒子有待深入表征。图 2 示出

了上述 2 种状态下的 TEM 显微组织。由图可以看出，

熔铸态基体内确实还分布有大量尺寸在 50 nm 左右的

细小弥散粒子，部分粒子由于处于 fcc 结构且与基体

呈共格或半共格关系的 γ-Fe（A 粒子），所以出现典型

的马蹄形形貌[22]。不过也有粒子呈孪晶马氏体结构，

经详细的衍射分析发现其为 bcc 结构的 α-Fe 粒子，其

与基体间的关系满足 Kurdjumov-Sachs 曲线关系 , 

[100]α-Fe//[110]Cu,(020)α-Fe// (220) Cu。出现此种混合相

的组织特征进一步表明，材料在熔铸过程中由于采用

水冷铜模进行冷却，部分 Fe-C 粒子已经发生马氏体转

变。为了使未发生相变的 γ-Fe 粒子能够转变为 α-Fe

或马氏体，对熔铸态材料做了进一步的热处理，由图

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 1  不同状态 Cu-FeC 复合材料的金相显微组织  

Fig.1  Optical microstructure of Cu-FeC composite under different conditions: (a) as-cast state and (b) quenching state 
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图 2  不同状态 Cu-FeC 复合材料显微组织 TEM 照片 

Fig.2  TEM images of Cu-FeC composite under different conditions: (a) as-cast state and (b, c) quenching state 

 

2b, 2c 可以看出，约为 50 nm 的初生态 Fe-C 粒子确实

发生了马氏体转变，大部分均呈孪晶马氏体结构（如图

2b 所示），但是基体内同时还出现了大量尺度更小的弥

散粒子，而且部分区域的细小弥散粒子尺寸已经长大到

20nm 左右，其形态大部分均为典型的马蹄形形貌（如

图 2c），这主要由于熔铸过程冷速较大，Cu 基体内含

有过饱和的溶质元素 Fe 和 C，高温奥氏体化过程中这

些粒子必然会发生析出长大所致。 

为了更好的对比淬火处理对复合材料基体内相结

构的影响，图 3 示出了熔铸态和奥氏体化后淬火态的

2 种组织特征复合材料的 XRD 图谱。由图可以看出，

熔铸态 Cu 基体(111)Cu 衍射峰分成两部分，且峰位向

左偏移，这与大量溶质元素 Fe 和 C 固溶于 Cu 基体，

以及基体内含有 fcc 结构的 γ-Fe 有关。此外，熔铸态

下同样观察到了 bcc 结构 α-Fe 相(110)α-Fe 衍射峰。相

比之下，淬火后复合材料的(111)Cu 衍射峰除了向右逐

渐移到标准峰位之外，其衍射强度也有明显增强，说

明在热处理过程中晶粒沿此方向长大显著。同时在

(111)Cu 衍射峰右侧还出现 Fe1.86C0.14 马氏体(101)M

衍射峰，而熔铸态观察到的 α-Fe 衍射峰也已消失，这

进一步表明经此工艺处理后初生态 Fe-C 粒子（γ-Fe

和 α-Fe）均已转化为马氏体相，此结果与以上 TEM

组织吻合。 

2.2  冷轧变形对组织的影响 

由于含有陶瓷粒子的铜基复合材料普遍存在变形

能力差的问题，致使加工成本较高严重限制其广泛应

用。针对此问题，本研究设计开发了新型 Cu-FeC 复

合材料以期比较好的解决这一问题。不过正如上文所

述，为了对比基体内 Fe-C 相处于不同结构时对复合材

料变形行为的影响规律，拟对上述 2 种组织特征的复

合材料分别进行 80%冷轧变形然后分析其变形行为差

异情况。2 种组织特征复合材料变形后的 SEM 组织如 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 3  不同状态 Cu-FeC 复合材料 XRD 图谱 

Fig.3  XRD patterns of Cu-FeC composite under different 

conditions 

 

图 4 所示。由图可以看出，由于熔铸态复合材料基体

内的 Fe-C 相处于多种结构共存状态（fcc，bcc 和马氏

体结构），其冷轧变形过程中无论粗大粒子还是细小粒

子均能比较好的与 Cu 基体内发生协调变形，部分粒

子还发生了拉长，而且由细小粒子聚集而成的球形粒

子也发生了一定程度的分离（如图 4a 所示）。相比而

言，如果经过奥氏体化后的淬火处理，由于基体内大

部分粒子均已转化为马氏体结构，虽然部分枝晶状粒

子也能与 Cu 基体发生协调变形，并发生了拉长现象，

但是部分粗大球形粒子却出现了开裂现象（如图 4b

所示）。此种现象类似于陶瓷粒子强化的铜基复合材料

内由于基体与粒子间协调变形能力差而诱发产生的开

裂现象。由此可见，Cu-FeC 复合材料经过奥氏体化后

的淬火处理不利于加工性能的提高。 

由于复合材料经过上述 2 种工艺处理后基体内分

布的 Fe-C 相结构差异性较大，在变形过程中其与位错 
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图 4  不同工艺处理的 Cu-FeC 复合材料冷轧态 SEM 照片 

Fig.4  SEM images of cold rolled Cu-FeC composite processed by different methods: (a) processing I and (b) processing II 

 

间的相互作用会明显不同。图 5 示出了 2 种工艺处理

的冷轧态 Cu-FeC 复合材料 TEM 显微组织。由图可以

看出，基体内均分布有大量位错胞组织，不过经奥氏

体化后淬火处理的复合材料再经冷轧变形后，其基体

内的位错胞尺寸明显小于熔铸态直接进行冷轧变形

的。其原因主要是由于基体内的 Fe-C 相粒子处于不同

结构时其对位错的阻碍作用明显不同，再加上 2 种状

态 Fe-C 相粒子浓度也有一定差异。熔铸态材料基体内

由于同时分布有 γ-Fe、α-Fe 以及马氏体，其对位错钉

扎能力相对弱一些；而经奥氏体化后的淬火处理，其

基体内大部分初生态 Fe-C 相粒子均已转化为马氏体

结构，对位错钉扎力明显强于前者基体内的粒子。此

外，复合材料在奥氏体化过程中还诱发过饱和固溶体

内的 Fe 和 C 元素析出一定量的纳米级 γ-Fe（如图 2

所示），这些粒子在变形过程中也可以发生应变诱发马

氏体相变[16]，从而有效阻碍位错滑移，最终使得奥氏

体化后淬火处理的复合材料经冷轧变形后位错胞尺寸

较小（如图 5b）。正是由于上述组织演化的不同，2

种状态材料的导电率变化存在一定差异，熔铸态直接

经 80%冷轧后其电导率为 16.4%IACS，而经高温处理

后再冷轧 80%却仅为 13.8%IACS。 

2.3  拉伸变形行为对比分析 

由上文可知，不同的组织特征直接导致复合材料

具有不同的加工变形性能，基体内如果分布有大量马

氏体相，由于在变形过程中基体与相之间协调变形能

力差进而很容易引发复合材料的开裂现象。为了更好

地分析其变形行为的差异性，对 2 种冷轧态复合材料

分别进行相应的拉伸变形。图 6 示出了 2 种工艺处理

后冷轧态复合材料的工程应力-应变曲线。由图可以看

出，复合材料强度均较高，而且延伸率也能维持在较

高水平（详细的力学性能如表 1 所示）。与文献[23]开

发的 CuAl-Al2O3 复合材料相比，在强度相近的情况

下，其延伸率明显高于由陶瓷粒子强化的铜基复合材

料（大部分均在 1%左右）。此外，经奥氏体化后淬火

处理的复合材料，其冷轧态强度和延伸率又均低于熔

铸态直接冷轧的。其原因如下，虽然经过奥氏体化和 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 5  不同工艺处理的 Cu-FeC 复合材料冷轧态 TEM 照片 

Fig.5  TEM images of cold rolled Cu-FeC composite processed by different methods: (a) processing I and (b) processing II 
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淬火处理，基体内大部分 Fe-C 相转化为马氏体结构，

并析出了大量纳米级 γ-Fe，这些粒子对位错阻碍能力

会增加，尤其前者，但是由于固溶强化效果降低，并

且部分粒子会发生聚集长大，最终多方面因素综合作

用使得淬火后的复合材料屈服强度反而发生降低；而

延伸率降低主要是由于材料基体内所含马氏体结构的

Fe-C 相与基体协调变形能力较差，以及冷轧过程部分

粒子内部或周围可能诱发了微裂纹，这两方面因素最

终必然会使得该工艺处理的复合材料延伸率发生降

低，不过其延伸率仍能维持在 3.0%以上。 

为了更好的对比分析上述 2 种状态复合材料的拉

伸断裂行为，图 7 示出了不同工艺处理后 Cu-FeC 复

合材料冷轧态拉伸断口 SEM 形貌。由图可以看出，两

种复合材料拉伸断口表面均含有大量韧窝组织，属于

典型的韧性断裂，不过两者的韧窝分布状态存在显著

差异。熔铸态复合材料直接冷轧后的拉伸断口韧窝分

布均匀，且深度较深，与上文较高的延伸率相对应(如

图 6 所示)；此外，大韧窝内部还明显分布有大量小韧

窝，由于大韧窝主要是由于粗大 Fe-C 粒子所致，其内

部分布有小韧窝说明这些 Fe-C 粒子也发生了塑性变

形（即使这些粒子在冷轧过程中已经发生加工硬化），

这进一步很好的说明此状态复合材料为什么会具有比

较好的塑性或加工性能。相比较而言，经过奥氏体化

和淬火处理后的复合材料经冷轧变形后的拉伸断口表

面韧窝尺寸明显减小，深度变浅，同时还分布有微裂

纹（如图 7c 所示）。这些裂纹有可能是在冷轧过程中

马氏体强化发生开裂所致，也有可能由于马氏体相与

基体在拉伸过程协调变形能力相对较差所致。不过整

体而言，拉伸断口与上文拉伸性能吻合较好，也比较

好的说明如果铜基复合材料内的 Fe-C 相通过奥氏体

化和淬火处理彻底转化为马氏体结构，其反而不利于

材料加工性能的提高。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 6  不同工艺下冷轧态 Cu-FeC 复合材料应力-应变曲线 

Fig.6  Stress-strain curves of cold rolled Cu-FeC composite 

processed by different methods 

 

表 1  不同工艺下冷轧态 Cu-FeC 复相合金对应的力学性能 

Table 1  Mechanical properties of cold rolled Cu-FeC 

composite processed by different methods 

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

Cold rolling 80% 4.4 472.6 515.1 

Cold rolling 80% after 

quenching 
3.7 446.7 473.3 

 

错误! 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 7  不同工艺处理的冷轧态 Cu-FeC 复合材料对应的拉伸断口形貌 

Fig.7  Tensile fracture morphologies of cold rolled Cu-FeC composite processed by different methods: (a, b) processing I and         

(c, d) processing II 
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图 8  不同工艺处理的冷轧态 Cu-FeC 复合材料对应的变形断裂模型图  

Fig.8  Tensile fracture models of cold rolled Cu-FeC composite processed by different methods: (a~c) processing I and  

(a′~c′) processing II 

  

2.4  组织演化模型 

为了更好地说明合金第二相粒子在不同工艺下的

结构变化，以及这些变化对合金变形行为的影响，图

8示出了新型Cu-FeC复合材料处于不同状态下基体内

第二相粒子演化过程模型图。由于熔铸态复合材料基

体内均匀分布有 γ-Fe、α-Fe 和马氏体（图 8a），复合

材料冷轧变形过程中具有较好的协调变形能力，基体

内的 Fe-C 相还可以发生一定的拉长（图 8b）；同时由

于 fcc 结构的 γ-Fe 还可以在变形过程中发生马氏体相

变，这更加促进了复合材料协调变形能力的提高；如

果对其做进一步的拉伸变形，由于基体和 Fe-C 相协调

变形性能较好，可以同时在基体内和分布有粗大 Fe-C

相粒子部位观察到韧窝组织，而且大韧窝内部还可以

观察到小韧窝（图 8c）。 

相比而言，熔铸态复合材料如果进行 820 ℃, 4 

min 的奥氏体化和淬火处理，基体内初生 Fe-C 相基本

均会转化为马氏体相，同时由于 Cu 基体内含有较多

的溶质元素 Fe 和 C，在热处理中很容易扩散至附近的

粒子或析出一定量的细小纳米级 γ-Fe 粒子（图 8a′），

所以可以观察到基体内粒子浓度略有所增加，同时发

生一定程度的偏聚；如果其进行冷轧变形，由于淬火

获得 Fe-C 马氏体相硬度很高，与基体协调变形能力会

明显发生降低，类似于陶瓷粒子强化的铜基复合材料。

因此，冷轧变形后材料基体内部分粗大 Fe-C 相粒子周

围或者内部会产生微裂纹（图 8b′），而奥氏体化过程

中析出的 γ-Fe 粒子同样会发生应变诱发马氏体转变。

在后续拉伸变形过程中，由于 Fe-C 相基本无法变形且

其内部或周围可能分布有微裂纹，所以拉伸变形后同

样可以在粗大粒子分布位置观察到大韧窝，但是大韧

窝内基本观察不到小韧窝存在（图 8c′）。 

3  结  论 

1）利用真空熔炼和快速凝固方法可以直接制备组

织较为均匀的 Cu-FeC 复合材料，且 γ-Fe、α-Fe 和马

氏体相同时共存于基体内；如果对其进行 820 ℃,    

4 min 的奥氏体化和淬火处理，基体内初生 Fe-C 相可

以转化为马氏体相，不过同时还会析出大量纳米尺度

的 γ-Fe 相粒子。 

2）与奥氏体化和淬火处理后的复合材料相比，熔

铸态复合材料在冷轧过程中表现出较好的协调变形性

能，粗大粒子可以与基体协同变形而拉长，基本不会

在粗大粒子内部或附近产生微裂纹现象。 

3）无论熔铸态还是奥氏体化和淬火处理后的新型

Cu-FeC 复合材料，经冷轧变形后强度均能获得大幅提

升，最高抗拉强度达 515 MPa，而延伸率又明显高于

强度相近陶瓷粒子强化铜基复合材料的延伸率，且拉

伸过程均表现出明显的塑性变形特征；同时，根据复

合材料组织演化规律提出了相应的组织演化模型图。 
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Deformation Behaviors of Advanced Cu-FeC Composite  

with High Strengths and Processability  
 

Guo Mingxing, Du Jinqing, Yi Long 

(State Key Laboratory for Advanced Metals and Materials, University of Science and Technology Beijing, Beijing 100083, China) 

 

Abstract: An advanced Cu-FeC composite material with good interface bonding was prepared by vacuum induction melting and rapid 

solidification technology. The microstructure evolution and deformation behaviors of the composites in the as-cast, austenitizing + quenching 

and cold rolling states were studied by OM, SEM, TEM, XRD characterization and mechanical property measurements. The results show that 

γ-Fe, α-Fe and martensite phase coexist in the as-cast composite; however, after the treatment of austenitizing (820 ºC/4 min) + quenching the 

primary Fe-C phase in the matrix can be transformed into martensite, and a large number of nano-sized γ-Fe phase particles can be also formed. 

The composite in the as-cast state possesses a better deformability during cold rolling process, while micro cracks could be formed in the coarse 

Fe-C martensite phases or around them in the quenched composite during cold rolling. The strengths of the composites could be increased 

significantly after cold rolling, and the highest tensile strength could reach about 515 MPa, but the plastic deformation characteristics still can be 

seen in them. Additionally, their elongations are much higher than those of the reported ceramic particles reinforced copper matrix composites 

with similar strengths. Finally, based on the microstructure evolution of Cu-FeC composite material, the deformation and fracture models of the 

composites with different microstructure characteristics were put forward. 

Key words: Cu-FeC composite material; Fe-C phase; phase transformation; deformation behavior; modelling  
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