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摘  要：采用真空感应熔炼和快速凝固法制备了组织性能优异的新型 Cu-Fe-(C)复相合金材料，并通过 OM、TEM 以及

力学性能测试分别对熔铸态、超低温深冷轧态、时效态组织和变形行为进行了研究。结果表明，添加溶质元素 C 有利

于避免 Cu-3%Fe(质量分数)合金铸态晶界偏析，降低晶内 γ-Fe 相尺寸，增加其在基体内的数量密度，使得该合金屈服

强度较低，而延伸率却较高；超低温深冷轧变形可使 Cu-Fe-(C)合金基体内 γ-Fe 相发生 γ-Fe→α-Fe 马氏体转变，屈服强

度提升至    520 MPa 以上，但是 C 元素的引入，会使合金残留部分细小 γ-Fe 相而维持高塑性；进一步经不同温度时

效 1 h 时，2 种合金均随温度升高逐渐发生回复再结晶导致硬度降低，不过 Cu-Fe-C 合金经 400 ℃/1 h 处理后发生再结

晶的同时，还会析出更多更细小的 α-Fe 沉淀相，并残留较多位错，最终导致其具有较高的强度和延伸率。此外，对不

同状态的沉淀相分布进行了统计和理论强度计算，深入分析了合金强度差异的本质原因。    
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随着众多高新技术领域的快速发展，对高强、高

导铜合金的性能要求也越来越苛刻，不过这也使得先

进铜合金的性能和应用领域均获得了显著提升和拓

展。这其中以沉淀强化型铜合金最为典型，如 Cu-Fe，

Cu-Cr、Cu-Be 和 Cu-Ni-(Si, Al, Sn)等，均已开展广泛

研究并在众多高新技术领域获得应用，如电子、核电、

交通和航空航天领域[1-3]。与其它沉淀强化型铜合金相

比，Cu-Fe-(X)合金（如 Cu-Fe、Cu-Fe-P 和 Cu-Fe-Ag

合金）由于兼具有较低的成本和优异的综合性能，近

年来受到广泛关注并对其沉淀行为和强化机制进行了

大量研究[4-9]。尤其为了更好调控沉淀相构成和分布，

针对 γ-Fe、α-Fe 和 Fe-P 沉淀相的形核、长大和结构转

化等已开展大量相关研究[10-13]。具体以 Cu-Fe 系合金

为例，对其沉淀析出行为研究发现，该系合金在高温

时效过程中会析出大量 γ-Fe 沉淀相，但是 γ-Fe 相在

Cu-Fe 系合金内时效析出速率十分缓慢，经 700 ℃/6 h

时效后仅形成半径为 15 nm 左右的共格 γ-Fe 相；同时

由于该相与 Cu 基体晶格错配度较低（仅为 1.25%）会

导致其强化贡献较低；如果延长时效时间，这些 γ-Fe

相会进一步转化为强化效果较好的 α-Fe 相[10]。因此，

如果该系合金内能够形成大量均匀弥散分布的纳米

α-Fe 相，合金强度就可获得显著提高。由此可见，为

了进一步提高该系合金综合性能，非常有必要对 Cu-Fe

系合金进行成分设计和工艺优化，进而在加快沉淀相析

出速率的同时，显著提升合金的强度和导电率。 

考虑到 C 元素在 Cu 基体内基本不固溶，但是却

能与 Fe 相互溶解并形成各种 Fe-C 沉淀相，因此，如

果能够在 Cu-Fe 系合金内引入合适的 C 元素，那么可

以推测其不仅可与 Fe 相互作用，促进 Fe 元素从 Cu

基体内的快速析出，而且还可促进沉淀相结构的多样

化，如 γ-Fe、α-Fe 以及马氏体结构等。尤其经过合适

的工艺调控能在合金基体内形成大量细小均匀弥散分

布的 Fe-C 马氏体粒子，合金的强度一定可获得显著提

升（因为 Fe-C 马氏体相的强化效果远高于 γ-Fe 和 α-Fe

沉 淀 相 的 强 化 效 果 ）。 为 此 ， 本 研 究 在 传 统

Cu-3.0%Fe(质量分数)合金基体内引入了溶质元素 C，
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设计开发了新型的 Cu-Fe-C 复相合金，并通过快速凝

固、超低温深冷轧变形以及时效工艺调控等系统研究

了 Cu-Fe-(C)复相合金的组织和性能变化规律，及其相

关作用机制。期望该研究能够对进一步开发新型

Cu-Fe 系合金提供理论和技术指导。 

1  实  验  

试验用 Cu-Fe-(C)系合金成分设计为，1#合金

Cu-3.0% Fe，2#合金 Cu-3.0%Fe-0.018%C(质量分数)。

所采用的原材料为 99.9%电解高纯 Cu，高纯 Fe，高纯

C。合金熔炼设备采用真空中频感应炉，为使合金元

素 C 更好地加入到合金中，Fe、C 元素提前利用真空

中频感应炉熔铸成 Fe-0.6%C(质量分数)中间合金，配

料时以铸锭质量为 2 kg 来计算所需要的中间合金质

量，其中 C 在熔炼过程中按 2%的烧损率计算，其余

元素不考虑烧损问题，最终 2#合金 C 含量测得为

0.01791%(质量分数)。然后将其与高纯 Cu 在真空度小

于 1 Pa 的中频感应炉中进行熔炼复合，之后将金属熔

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。随后沿轴

向将铸锭切成 10 mm 厚的圆片，对圆片进行打磨铣面

处理，然后置于液氮中冷却，保证合金完全冷却到液

氮温度后，随即进行深冷轧变形，终轧厚度为 2 mm。

随后再对合金进行不同温度时效处理，研究合金的时

效析出行为。 

试样硬度测试采用 Wolpert-402MVD 显微维氏硬

度计进行，加载载荷为 200 g，满载时间为 15 s，每个

样品至少检测 7 个点，在数据处理过程中去掉最高值

和最低值，取其余数据的平均值作为最终测试结果。

对不同成分合金铸态、深冷轧态以及时效态板材进行

拉伸力学性能测试。合金板材拉伸性能检测过程依据

美标 ASTM E8/E8 M-08 进行。试验所用设备为

MTS810 电液伺服万能力学试验机，拉伸速度为     

1 mm/min。合金金相组织利用 Axio Imager A2m 金相

显微镜观察，侵蚀剂采用 5 g 固态 FeCl3+25 mL 浓盐

酸+100 mL 去离子水配制而成，腐蚀时间为 15~25 s。

实验中采用 TecnaiG2 F30 S-TWIN 场发射透射电镜对

材料显微组织及物相结构进行观察检测，操作电压

300 kV。透射试样采用机械研磨减薄+双喷减薄方法进

行制备，电解双喷液为 30%HNO3+70%CH3OH(体积分

数)的混合溶液。温度控制在-25~20 ℃之间，电压为

25 mV，电流为 100 mA。 

2  实验结果 

2.1  深冷轧对合金显微组织的影响 

图 1 为 Cu-Fe-(C)合金不同状态的金相显微组织。

由图可见，1#和 2#合金铸态下金相组织均呈等轴晶，

晶粒尺寸相近，平均粒径分别为 60 和 70 μm。2 种合

金晶粒尺寸的这一差异主要与基体内微米级和纳米级

初生相分布状态不同相关。由图 1 可以看出，1#合金

微米级初生相主要偏聚分布于晶界处，尤其是在 3 个

晶粒相邻的晶间三角区域更加明显。虽然这些晶界处

分布的粒子可有效阻碍晶界的移动，从而起到一定细

化晶粒的作用，但是该分布状态对于铸态合金的性能

并非十分有利，下文将结合合金力学性能对其进行详

细讨论。相比而言，2#合金由于有 C 元素的引入，铸

态合金基体内的微米级初生第二相粒子却能够相对均

匀弥散分布于晶粒内部，且粒子尺寸明显小于 1#合金

内的初生相粒子尺寸，对应的数量密度却有明显升高。

可见，C 元素的引入可有效促进合金凝固时 Fe 相粒子

的快速形成和弥散分布程度。如果进一步对 2 种合金

进行超低温深冷轧变形，其组织均会发生显著变化（如

图 1c、1d 所示）。1#合金铸态下偏聚在晶界处的微米

级第二相粒子经超低温深冷轧变形后均匀性获得提

高，不过仍然主要分布于被拉长的晶粒之间，此外，

晶粒获得破碎的同时还出现了大量流线型排布的条带

状组织，内部还分布有一定数量的剪切带组织。与 1#

合金相比，2#合金经超低温深冷轧变形后，合金晶粒

破碎更加明显，条带状组织宽度较窄，且内部分布有

更多的剪切带组织。这主要与铸态合金内微米级初生

相结构和分布紧密相关。大量研究表明[8,9,13]，Fe 相粒

子尺寸长大到一定程度后会由 γ-Fe 相转化为 α-Fe 相，

微米级时基本均为 α-Fe 相，因此，产生不同影响主要

与铸态所含微米级初生 α-Fe 相分布不同所致。 

为了更好地对比 2 种合金不同状态的组织特征，

还对 2 种合金铸态和超低温深冷轧态分别进行了 TEM

组织结构表征。由图 2 Cu-Fe-(C)合金铸态 TEM 组织

照片可以看出，两成分合金铸态下晶粒内部均匀弥散

分布有大量细小的纳米级初生 Fe 相粒子(以 γ-Fe 相为

主)，其形态主要以圆盘状为主，而且与周围基体呈完

全共格状态。这是由于 γ-Fe 相与 Cu 基体都为面心立

方结构(fcc)，晶格常数也十分相近，分别为 0.3590 和

0.3615 nm，计算所得两者的错配度 δ 仅为 0.7%，因此

γ-Fe 相的晶面与基体晶面呈一一对应关系。γ-Fe 相粒

子沿同一方向呈马蹄形共格衬度像，其正中的无衬度

白线方向与操作矢量相垂直，且随操作矢量的变化而

变化，这种共格应变衬度进一步说明 γ-Fe 相粒子与基

体间的完全共格关系[14]。 

虽然 1#与 2#合金铸态下所含纳米级初生相结构

和分布状态相似，但由于 2#合金中 C 元素的添加，两
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者所含纳米级初生相的尺寸明显不同。由图 2a、2b 可

以看出，1#和 2#铸态合金中纳米级初生相粒子平均半

径分别约为 31 和 19 nm。可见，C 元素的添加有助于

促进 γ-Fe 相的形核率，进而细化纳米级 γ-Fe 初生相粒

子的尺寸，并增加其在合金基体内的数量密度。同时，

C 元素的添加还可以促进 γ-Fe 相的稳定性[15]，对于提

高 Cu-Fe 系合金的综合性能十分有利。 

为了进一步确认马蹄形共格衬度初生相的结构，

以及与铜基体的位向关系，对 1#合金中尺寸较小的

纳米级初生相粒子进行了进一步 HRTEM 分析。图 2c

示出了 1#合金铸态沉淀相的 HRTEM 像及不同选区

FFT 转换，图中 A 和 B 区域分别对应初生相和 Cu 基

体。进一步分别对 A 区与 B 区进行了高分辨相的晶

面间距测量，根据测量结果可知选区 A 的晶面间距

为 0.2102 nm，其数值与 γ-Fe 相(111)晶面间距十分接

近；选区 B 的晶面间距为 0.2091 nm，其数值与 Cu

基体(111)晶面间距接近，因此 B 区域应该为 Cu 基体

[011]晶向。此外，通过对图中两选区进行测量可得其

代表晶向相互平行，所以 A 初生相与 Cu 基体在[011]方

向上完全共格。对选区 A 和 B 进行傅里叶转换得到衍 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 1  Cu-Fe-(C)合金不同状态金相组织  

Fig.1  OM microstructures of Cu-Fe-(C) alloy under different conditions: (a) alloy 1# in the as-cast state; (b) alloy 2# in the as-cast state; 

(c) alloy 1# after cold rolling 80% at low temperature; (d) alloy 2# after cold rolling 80% at low temperature  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 2  Cu-Fe-(C)合金铸态 TEM 显微组织和 FFT 转换 

Fig.2  TEM microstructures of alloy 1# (a) and alloy 2# (b) in the as-cast state; HRTEM image and the corresponding FFT patterns of the 

precipitates of the areas marked by A and B in the alloy 1# (c) 
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射斑点如图 2c 所示，通过测量分析可以发现 2 种衍

射斑点参数非常接近，经标定两者均为面心结构，晶

带轴为 γ-Fe 相的[011]晶向，与之垂直的晶面(111)间

距为 0.2113 nm，与测量值非常接近，因此进一步确

定了合金中呈马蹄形共格衬度像的纳米级初生相粒

子为面心立方结构的 γ-Fe 相。 

此外，由上述分析可见，2 种合金经超低温深冷

轧变形后，其对应的金相组织均发生显著变化，并存

在一定差异。考虑到 2 种合金基体均分布有大量的细

小 γ-Fe 相，经深冷轧变形后这些相应该会发生相结构

转变。为了清楚掌握深冷轧制过程中 γ-Fe 相结构转变

及其对合金性能的影响情况，对 2 种合金深冷轧态的

组织及相结构进行了 TEM 精细表征。图 3 分别为 1#

和 2#合金经深冷轧变形 80%后的 TEM 显微组织。对

比可以看出，2 种合金经深冷轧变形后，合金内部均

产生大量位错缠结和位错胞，且细小弥散粒子对位错

的钉扎较为明显。与 1#合金相比，2#合金中的位错缠

结更加严重。选用 750 nm 选区光阑分别对两合金基体

进行选区电子衍射分析，发现都呈现一定的多晶形貌，

不过 2#合金多晶环现象更加明显。这进一步说明含 C

的 2#合金经深冷轧变形后基体晶粒破碎更为严重。此

外，对深冷轧变形后基体内的细小沉淀相进行观察，

发现原铸态所含呈马蹄形共格衬度像特征的细小纳米

级沉淀相已经基本消失，所分布的沉淀相与基体均呈

非共格关系(见图 3b、3d)。进一步对图 3d 中的粒子进

行选区衍射分析，发现黑色沉淀相为[001]晶带轴下的

体心立方 α-Fe 相。由此可见，所开发合金经 80%深冷

轧变形后，铸态基体内分布的 γ-Fe 相会转变为 α-Fe

相，而且由于深冷轧变形温度较低，且变形量较大，

1#和 2#合金铸态所含大部分初生纳米级 γ-Fe 相应该

均会发生 γ-Fe→α-Fe 相变，当然相变转化率随成分（C

含量）和粒子尺寸变化会有所不同。 

2.2  深冷轧对合金力学性能的影响 

随着成分变化和深冷轧变形的进行，2 种合金

不同状态的力学性能应该会有较大不同。为此，首

先对熔铸态合金进行了相应的显微硬度和拉伸性能

测试（图 4a 和表 1）。可见，1#合金铸态硬度(HV)

较低，仅为 780.08 MPa，而添加 C 元素后的 2#合

金对应的硬度基本与其相当。但是 2 种合金对应的

拉伸性能却存在较大差异，由图 4a 可以看出，添加

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 3  Cu-Fe-(C)合金 80%深冷轧态 TEM 显微组织及 SAED 花样 

Fig.3   TEM microstructures and SAED patterns of Cu-Fe-(C) alloy in the condition of cold rolling 80% at low temperature: (a, b) alloy 

1# and (c, d) alloy 2# 
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C 元素的 2#合金具有较低屈服强度，但是抗拉强度和

断后伸长率却较高。出现这一现象的原因主要与铸态

合金中初生相粒子的分布状态有关。上文提到，虽然

2 种合金基体内的微米级和纳米级初生相使得铸态晶

粒尺寸获得细化，但是对于 1#合金，由于大部分微米

级初生相主要分布于三叉晶界交汇处，合金在拉伸变

形过程中很容易在这些区域发生应力集中，进而诱发

微裂纹产生，降低微米级沉淀相与基体间的协调变形

能力，从而使合金的延伸率有所降低（见表 1）。相比

而言，2#合金铸态所含微米级初生相大多均匀弥散分

布于晶粒内部，且尺寸相对较小，拉伸过程中微米级

α-Fe以及纳米级 γ-Fe相可与基体发生更好的协调变形，

最终导致该合金表现出较高的断后伸长率（见表 1）。 

除了铸态性能存在较大差异之外，2 种合金经超

低温深冷轧变形后的力学性能差异更为明显（见图 4

和表 1）。由图可见，深冷轧变形后，合金的显微硬度

均发生显著提升，增幅可达 1 倍以上，不过 2#合金的

显微硬度(HV)明显高于 1#合金的，可达 1709.12 MPa。

同时，超低温深冷轧变形也使得 2 种合金屈服和抗拉

强度均获得显著提升，相比而言，2#合金不仅具有较

高的抗拉强度（达 582.5 MPa），而且还能维持较高的

断后延伸率（达 9.4%）。这一综合性能的提升主要在

于如下几点：（1）虽然 2 种合金在深冷轧过程中均会

发生 γ-Fe→α-Fe 相变，但是 2#合金由于 C 元素的引入，

其会降低该合金在深冷轧变形过程中发生 γ-Fe→α-Fe

相变的相转化率；（2） 2#合金铸态含有尺寸较小的 γ-Fe

相，其也会降低 γ-Fe→α-Fe 相变转化率；（3）上述两

方面因素必然导致 2#合金深冷轧变形后残留较多的

细小 γ-Fe 相，残留较多的 γ-Fe 相不仅会使得 2#合金

屈服强度略低于 1#合金对应的强度（见表 1），而且也

会使得深冷轧态 2#合金在拉伸过程中沉淀相与基体

具有更好的协调变形能力，从而表现出较高的延伸率

（见图 4 和表 1）。由此可见，正是由于 C 元素的引入，

不仅可使得 2#合金铸态下的 γ-Fe 相尺寸降低，均匀弥

散分布程度提高，而且还会进一步降低后续深冷轧变

形过程中 γ-Fe→α-Fe 相变转化率，使得深冷轧态合金

基体内残留有一定量的细小 γ-Fe 相，最终使得深冷轧

态 2#合金也能兼具有优异的综合性能。 

2.3  深冷轧板材的时效析出行为 

由上可见，Cu-Fe 合金由于元素 C 的引入导致其

在熔铸和超低温深冷轧变形过程中组织演化规律不

同，为了更进一步析出基体内固溶的溶质元素，调控

合金强度和导电率，仍然有必要对其进行后续时效析

出和再结晶行为的过程调控研究。为此，采用不同温

度相同时效时间的时效方式研究合金性能变化情况。

图 5 示出了 2 种合金分别在不同温度 100、200、250、

300、350、400 ℃时效 1 h 后的硬度变化规律。从图中

可以看出，经 100 ℃/1 h 时效后，2 种合金硬度均有小

幅增加，这是由于过饱和固溶体合金在低温时效时，

温度较低基体位错回复困难，基体软化效果不明显， 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 4  Cu-Fe-(C)合金不同状态工程应力-应变曲线 

Fig.4  Engineering stress-strain curves of Cu-Fe-(C) alloy in the as-cast state (a) and in the low temperature final cold rolling state (b) 

 

表 1  1#和 2#合金铸态和深冷轧态力学性能 

Table 1  Mechanical properties of alloy 1# and 2# in the as-cast and low temperature cold rolling states 

Condition ζ0.2/MPa ζb/MPa Elongation/% Hardness, HV/MPa 

Alloy 1#, as-cast state 106.3 289.6 38.7 780.08 

Alloy 2#, as-cast state 102.8 290.3 46.7 791.84 

Alloy 1#, final cold rolling state 523.3 553.2 5.3 1571.92 

Alloy 2#, final cold rolling state 520.2 582.5 9.4 1709.12 
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但是由于位错可作为溶质元素的快速扩散通道，基体

内固溶的溶质元素会析出形成细小溶质原子团簇或沉

淀相前驱体(如 G.P 区等)强化基体所致。此外，由图

可见，随着温度的逐渐升高，合金内部开始发生位错

回复甚至再结晶，进而表现出硬度快速降低的软化现

象，经 200 ℃/1 h 处理后便显著下降，250 ℃以后直

到 400 ℃合金硬度基本均趋于稳定。此外，与 1#合金

相比，2#合金降低速率略快于 1#合金，这主要是由于

位错回复的同时，2#合金可以析出更多细小纳米级

γ-Fe 相，由后文所述可知，该相尺寸越小强度贡献越

低，甚至可以低于 Fe、C 元素固溶所产生的固溶强化

所致。考虑到合金彻底软化后不仅基体位错密度显著

降低（基体较为干净），而且基体内会析出更多的沉淀

相，便于分析所析出强化相对合金强度和变形行为的

影响规律，选取最高温度 400 ℃/1 h 处理后的合金进

行拉伸性能测试和 TEM 组织表征。由图 5 可以看出，

合金经此温度时效后，合金强度较深冷轧态均发生显

著降低，而对应的延伸率却显著上升，不过 2#合金对

应的强度和延伸率均明显高于 1#合金对应的强度和延

伸率，其力学性能如表 2 所示。这种性能的差异应该

主要与 2#合金内引入 C 元素相关，微米级 Fe 相粒子

能够更加均匀弥散分布（如图 1 所示），进而对合金沉

淀析出行为和再结晶行为均会产生积极影响。为此，

非常有必要对 2 种合金在该时效状态下的组织进行

TEM 精细表征。 

2.4  典型时效态组织表征 

为了清楚掌握 2 种合金经 400 ℃/1 h 时效后的性

能差异原因，对此状态 2 种合金进行了 TEM 组织结

构表征（如图 6 所示）。由图 6 可以看出，时效后的 2

种合金基体内均分布有大量沉淀析出相，且粒子尺寸

较大。此外，从图可以看出，1#合金已发生完全再结

晶，同时再结晶晶粒内部还可以观察到明显的孪晶组

织（如图 6a 所示）。相比而言，添加 C 元素后的 2#

合金虽然位错回复比较明显，但是仅发生了部分再结

晶，基体内仍然残留有大量位错线。此外，虽然 2#合

金同样观察到了少量的孪晶组织，但是片层间距较 1#

合金发生明显细化。由此可见，C 元素的引入对于深

冷轧态合金后续的时效或退火过程具有明显的抗高温

软化抑制作用。此外，对 1#和 2#合金经 400 ℃/1 h 时

效后沉淀相粒子进行统计发现，2 种合金基体内所析

出的沉淀相半径基本分布在 45～60 nm 之间，明显大

于 2 种合金铸态下所分布的初生相粒子尺寸（1#和 2#

合金对应的相半径分别为 31 和 19 nm），而且 2#合金

内的沉淀相尺寸明显小于 1#合金内的沉淀相尺寸。这

再次说明 C 的引入可以显著加快 Cu-Fe 合金沉淀形核

速率。这对于传统 Cu-Fe 系合金沉淀析出速率较慢 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 5  Cu-Fe-(C)合金时效硬化规律及典型状态应力-应变曲线 

Fig.5  Age-hardening curves (a) and typical stress-strain curves (b) of Cu-Fe-(C) alloy 

 

表 2  1#和 2#合金时效态拉伸性能 

Table 2  Mechanical properties of alloy 1# and 2# in the  

age state 

Condition ζ0.2/MPa ζb/MPa δ/% 

Alloy 1#, 400 ℃/1 h aging state 79.73 164.94 24.44 

Alloy 2#, 400 ℃/1 h aging state 188.48 332.42 29.38 

等问题具有重要意义。进一步对 1#和 2#合金内的析出

相进行观察发现，2 种合金内析出的沉淀相大部分均

与基体呈非共格关系(如图 6e、6f 所示)，即大部分沉

淀相以 α-Fe 相为主。不过 1#合金由于未添加溶质元

素 C，沉淀析出速率相对较慢，合金基体内仍然可以

观察到少量呈马蹄形共格衬度像的 γ-Fe 沉淀相（如图

6b 中白色箭头所示）。 
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图 6  1#和 2#合金深冷轧态经 400 ℃/1 h 时效后的 TEM 组织形貌  

Fig.6  TEM microstructures of cold rolled Cu-Fe-(C) alloys after aging at 400 ℃ for 1 h: (a, b) alloy 1#; (c, d) alloy 2#; high 

magnification morphology of precipitate of the alloy 1# and its corresponding SAED patterns (e); high magnification morphology 

of precipitate of the alloy 2# (f) 

 

3  分析与讨论 

由上述结果可以看出，溶质元素 C 引入到 Cu-Fe 合

金内会对熔铸态组织、超低温深冷轧变形组织和性能，

以及后续时效析出行为等产生重要影响。其原因关键在

于 Fe、C 元素间的相互作用以及 Fe-C 相形成后对合金

变形和强化能产生显著影响所致。由于 Fe-C 奥氏体形成

后，在拉伸和超低温深冷轧变形过程中均会发生应变诱

发马氏体转变，而且随着变形温度的降低或变形量的增

加，应变诱发马氏体转化量也会增加[13, 16, 17]，最终无论

转化为 α-Fe 相还是马氏体均会导致合金强度不同程

度的提高。为了更好说明这些沉淀相强化效果的差异，

现以观察到的 γ-Fe 和 α-Fe 沉淀相为例，对比计算不

同状态合金内这些沉淀相所能产生的强度贡献。考虑

到 γ-Fe 与 Cu 基体间普遍处于共格状态，且相互间存

在一定的错配度，因此，γ-Fe 相形成后所能产生的屈

服强度增量 Δζ 应该主要由共格应变所控制，因此对

应的 Δζγ-Fe 可表示为[18,19]： 

3/2 1/2

Fe 3 ( / )G fR b                     (1) 
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式中，G (45.5 GPa)为 Cu 基体的剪切模量，ε是沉淀

相与 Cu 基体间的错配度(ε=0.008
[17]

)，f 和 R 分别是沉

淀相的体积分数和半径，b 是柏氏矢量。由式(1)可以

看出，合金基体内分布的 γ-Fe 沉淀相，其体积分数和

半径大小直接影响合金的屈服强度增量。相比而言，

如果经过应变诱发马氏体转变使 γ-Fe 相转化为 α-Fe

相或马氏体，其强化贡献量会发生显著提升。在此仅

以观察到的 α-Fe 相为例加以计算分析。考虑到 α-Fe

相与 Cu 基体不共格，位错与其发生交互作用时应该

以 Orowan 强化为主。因此，合金基体内所存在的均

匀弥散分布的细小 α-Fe 相粒子所能产生的屈服强度

增量可以按如下公式进行计算[20]： 

 Fe 1/2 1/2

0.81 ln(π /4 )

2π(1 ) ( 2π/3 ) π/2

MGb R b

υ R f
   

 

   (2) 

式中，f 是沉淀相粒子体积分数，G(45.5 GPa)和 M（3.1）

分别为 Cu 基体的剪切模量和 Taylor 因子，υ是泊松比

（0.34）, R 是沉淀相平均半径，b 为柏氏矢量（0.255 

nm）。根据此公式可以看出，沉淀相粒子半径和体积分

数同样是影响屈服强度增量高低的关键因素，不过其影

响程度远复杂于 γ-Fe 沉淀相。根据 2 种合金熔铸态和

时效态 TEM 组织表征结果，可以统计出 1#合金和 2#

合金熔铸态所含 γ-Fe 相粒子对应的 f 和 R 分别为：

0.07%和 31.57 nm (1#合金)，0.14%和 19.37 nm (2#合

金)；而时效态所含 α-Fe 相粒子（考虑到 1#合金和 2#

合金应该仅含有少量的 γ-Fe 沉淀相，在此为了计算方

便，所分布的沉淀相均认为是 α-Fe 相）对应的 f 和 R 分

别为：2.45%和 55.01 nm (1#合金)，5.09%和 50.6 nm (2#

合金)。根据上述理论公式及统计结果，可分别计算出

1#和 2#合金熔铸态所含 γ-Fe 相产生的屈服强度贡献

Δζγ-Fe 为 30.20 和 31.64 MPa；而 1#合金和 2#合金时效

态所含 α-Fe 相产生的屈服强度贡献 Δζγ-Fe 分别为 69.3

和 109.93 MPa。根据此计算结果可以看出，2#合金由

于溶质元素 C 的引入使得合金形成更加细小的 γ-Fe，

合金熔铸态表现出较低的屈服强度和较高的延伸率。而

且这种相形成后，即使合金经过超低温深冷轧变形后强

度获得显著提高，2#合金仍然能够表现出较高的延伸率

（见表 1）。正如上述所述，该合金深冷轧态具有较高

的延伸率，主要是由于 C 元素的引入影响了应变诱发

马氏体相变转化率，使得超低温深冷轧态仍然能残留部

分细小的 γ-Fe 相，该相与合金基体具有更好的协调变

形能力，从而使得该合金仍然能够维持较高的延伸率。 

相比而言，如果合金基体内析出大量 α-Fe 沉淀

相，其尺寸和体积分数对合金屈服强度提升同样影响

显著。由于 2#合金经超低温深冷轧变形后再在 400 ℃

时效时，沉淀相形核率明显高于 1#合金的，所以合金

基体内不仅 α-Fe 沉淀相数量密度较高，而且其尺寸也

明显小于 1#合金内沉淀相的尺寸。正是由于沉淀相的

此种分布特征，最终使得 2#合金屈服强度比 1#合金的

高 1 倍以上。当然根据理论计算结果以及 TEM 组织

表征可以发现，其较高的屈服强度除了与合金基体内

析出大量细小的 α-Fe 沉淀相有关之外，还与 2#合金

熔铸态所含更高数量密度的细小 γ-Fe 沉淀相，在超低

温深冷轧变形过程中可转化为细小 α-Fe 相有关。具体

而言，超低温深冷轧过程中由细小 γ-Fe 相转化而来的

细小 α-Fe 相，不仅本身可以强化基体增加强度，而且

还可以在深冷轧和时效过程中有效钉扎位错，从而使

得时效态合金基体内残留更多的位错线（如图 6c 所

示），残留的位错也会增加合金强度。综合上述这几方

面因素，最终必然使得时效态 2#合金表现出较高的屈

服强度和抗拉强度（见表 2）。与此同时，该合金还表

现出较高的延伸率，这主要是由于沉淀相与合金基体

具有更好的协调变形能力所致。由此可见，在 Cu-Fe

系合金内引入溶质元素 C，不仅可以优化熔铸态组织，

而且还可对后续变形和时效过程产生积极影响作用

（如高强度和高塑性等），包括对 γ-Fe→α-Fe 相变速率

以及沉淀相形核率等的影响。 

4  结  论 

1）添加溶质元素 C 可对 Cu-3.0%Fe(质量分数)合

金熔铸态组织和性能产生重要影响，C 元素有利于避免

Cu-3%Fe 合金晶界偏析现象的发生；虽然 1#合金和 2#

合金熔铸态所形成的细小初生相均以 fcc 结构的 γ-Fe

相为主，但是 2#合金所含 γ-Fe 相数量密度更高、尺寸

更小，进而使得该合金屈服强度较低，而延伸率却较高。 

2）1#合金和 2#合金经超低温深冷轧变形后，强度

获得显著提高，屈服强度均在 520 MPa 以上，不过 2#

合金的延伸率却明显高于 1#合金的；超低温深冷轧可

使 2 种合金内的 γ-Fe 相发生马氏体转变 γ-Fe→α-Fe，

但是由于 C 元素的引入，2#合金内会残留部分细小的

γ-Fe 相，从而使得该状态合金保持较高延伸率。 

3）超低温深冷轧态 1#和 2#合金经不同温度时效

1 h 后，随着温度的升高，逐渐发生回复再结晶导致合

金整体硬度发生降低；虽然 1#和 2#合金经 400 ℃/1 h

处理后均发生再结晶，但是 2#合金残留位错较多，且

析出更多更细小的 α-Fe 沉淀相，最终导致该合金具有

较高的强度和延伸率。 
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Abstract: The advanced Cu-Fe-(C) alloys with dual-phase structure was prepared by combining a vacuum melting and rapid solidification. 

The microstructure evolution and deformation behaviors of Cu-Fe-(C) alloys under different conditions were studied by OM, TEM and 

mechanical properties test. The results show that the addition of C element is beneficial to avoid the gra in boundary segregation of the 

Cu-3wt%Fe alloy in the as-cast state, reduces the size of the fine γ-Fe phases and increases the number density in the matrix, so that the 

alloy has a lower yield strength and higher elongation; although most of the γ-Fe phases can be transformed into α-Fe phases after cold 

rolling at low temperature, resulting in the significant increased yield strength above 520 MPa, yet, the addition of C can reduce the 

transformation rate of γ-Fe→α-Fe in the alloy during the cold rolling, causing the higher elongation in this state; additionally, if the cold 

rolled alloys are aged for 1 h at different temperatures, the hardness of the alloys decreases with the increase of the temperature, 

corresponding to the recovery and recrystallization; however, compared with alloy 1#, much more fine precipitates and remained 

dislocations can be found in the alloy 2# after aging at 400 ℃ for 1 h, finally resulting in the higher strengths and elongation. In addition, 

based on the TEM characterization on the precipitates in the alloys and the calculated strengthening contribution of them, the different 

strengthening mechanisms were discussed in this paper.  

Key words: Cu-Fe-(C) alloy; phase transition; deformation behavior; aging precipitation; strengthening mechanism 
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