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摘  要：为解决高熔点差多元合金制备方法存在的元素偏析、合金性能受限、制备成本高等问题，提出了高熔点差组

元合金的累积叠轧-扩散合金化(ARB-DA)制备新工艺。采用 SEM、EDS、TEM、XRD 和万能试验机表征了累积叠轧-

扩散合金化 Cu-21Ni-5Sn 合金的组织和性能，研究了累积叠轧和阶梯式扩散热处理工艺对 Cu-21Ni-5Sn 合金成分均匀性

的影响和机理，并揭示了后续时效制度对 Cu-21Ni-5Sn 合金性能的影响和机理。结果表明：通过累积叠轧 7 道次+650 /℃  

5 h+1000 /8 h℃ 阶梯真空扩散热处理工艺，制备出了元素误差小于 5%、成分均匀的 Cu-21Ni-5Sn 合金。采用累积叠轧

实现减薄中间层、缩短扩散距离，增加晶界、位错等原子扩散通道，低熔点 Sn 元素与 Cu、Ni 元素在 650 ℃形成高熔

点(Cu,Ni)3Sn 金属间化合物临界层，在 1000 ℃高温加速 Cu、Ni 元素扩散。Cu-21Ni-5Sn 合金在 40%预冷变形下于 470 ℃

时效 60 min 充分调幅分解，基体中析出致密的与基体共格的 DO22 及 L12 有序固溶体，与 α 铜基体之间的取向关系为

22Cu DO(111) //(220) ，
2Cu L1(200) //(310) 。合金抗拉强度达到峰值 925 MPa，弹性模量为 135.4 GPa，合金导电率达到 6.23% IACS。 
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高熔点差合金由高熔点和低熔点金属组元构成，

结合了高熔点金属的耐高温、低的热膨胀系数和低熔

点金属的高导热、高塑性等，具有优异的物理性能和

力学性能，在航空航天和电子信息等领域有广泛的应

用[1-2]。目前，一般采用铸造方法制备，但是合金易产

生成分偏析[3]，且熔点差大的物相物理性能存在较大

差异，凝固过程易出现微裂纹或多孔等缺陷[4]。近年

来，采用喷雾沉积[5]、粉末冶金[6]和增材制造[7]等先进

的成形技术，通过提高熔体冷却速率，在较小范围内

抑制合金元素的扩散，以减少合金中低熔点金属元素

的宏观偏析[8]。上述非平衡凝固方法在解决偏析问题

方面取得了较大的进展，但是仍然需要复杂的轧制、

长期均质化和分级烧结等后处理工艺才能达到预期的

性能[9]。同时，上述方法对设备要求较高、制备产品

尺寸受限、生产周期较长、成本较高。因此，高熔点

差合金的制备选择低成本、高效率和高性能的固相合

金化方法具有重要意义。 
累积叠轧-扩散合金化(ARB-DA)工艺是通过累积

大变形和元素扩散的方式制备多元超细晶合金的固相

合金化方法[10]。在累积叠轧过程中，随着轧制循环道

次增加，材料形变程度加剧，基体中形成与轧向夹角为

45°的剪切带 [11-12]，金属逐步发生颈缩、断裂，破碎

成颗粒并均匀分散在基体中[13]。后续的热处理中元素

扩散的均匀性直接影响累积叠轧-扩散合金化合金的

质量 [14]。提高温度产生的热效应可以增大元素扩散系

数，降低元素迁移扩散的难度[15]。但是，对于高熔点

差的多元合金组元，采用单一高温进行热处理时，低熔

点合金元素仍会发生熔化，使熔融层界面产生裂纹、表

面产生鼓包，影响合金的组织和性能[16]。因此，避免

低熔点金属元素熔化，提高低熔点金属元素的扩散阈

值，是解决高熔点差合金制备的关键。金属间化合物熔

点高于低熔点金属纯组元，金属间化合物的形成通过降

低吉布斯自由能来驱动，所需的激活能垒包括层间体扩

散的活化能和层间界面不完全结合的活化能[17]。金属

间化合物生长过程中，多元纳米晶组元能够通过晶界迁

移发生扩散诱导固相反应[18]，能够促进组元的完全均

匀混合[19]。因此，在累积叠轧-扩散合金化过程中引入

低熔点金属的金属间化合物或固溶体，有利于提高扩散
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热处理温度，促进均匀高熔点差合金高效制备。 
Cu-Ni-Sn 合金具有优异的性能，是航空航天、石

油天然气和电子工业中不可或缺的材料之一。Sn 元素

熔点（505 K）与 Cu（1358 K）、Ni（1726 K）元素的

熔点差异较大，是典型的高熔点差三元合金体系，累

积叠轧工艺制备的 Cu/Ni/Sn 层状复合材料，直接进行

高温扩散热处理易导致 Sn 组元熔化，而低温扩散热处

理则导致 Cu 和 Ni 组元扩散缓慢难以充分合金化。因

此，本实验以 Cu-21Ni-5Sn 合金带材为研究对象，采

用累积叠轧工艺制备 Cu/21Ni/5Sn 超细晶层状复合材

料，创新性的提出了阶梯扩散热处理工艺，调控 Sn
组元金属间化合物的生成以及 Cu 和 Ni 组元的充分扩

散，揭示累积叠轧-扩散合金化对 Cu-21Ni-5Sn 合金成

分均匀性的影响和机理，明确时效制度对累积叠轧-
扩散合金化 Cu-21Ni-5Sn 合金性能的影响和机理，为

高性能高熔点差多元合金的制备奠定基础。 

1  实  验 

实验原材料为厚度 0.3 mm 的工业纯铜带材

（99.99%）、0.08 mm 的工业纯镍带材（99.99%）及

0.05 mm 的工业纯锡带材（99.95%）。累积叠轧前对铜、

镍、锡 3 种纯金属带材待复合表面进行表面预处理。

纯铜和纯镍带材的待复合表面采用粒度为 80#的百叶

片打磨，纯锡带材的待复合表面采用工业乙醇清洗。

将表面处理后的金属带材以 Cu/Ni/Sn/Ni/Cu 方式进行

对称组坯，进行 1 道次室温 55%压下量累积叠轧，获

得 1 道次中间坯料；将中间坯料沿横向均分为两块子

带材，并用粒度为 80#的百叶片打磨两块子带材的待

复合表面，将两块带材组坯进行 2 道次室温 55%压下

量累积叠轧；重复 6 次上述过程，完成 7 道次室温 55%
压下量累积叠轧，获得累积叠轧 Cu-21Ni-5Sn 复合带

材，中间无退火过程，累积叠轧过程如图 1 所示。 
随后进行 650 /5 h+1000 /8 h℃ ℃ 阶梯扩散真空扩散

热处理，然后水冷至室温，获得累积叠轧-形变扩散

Cu-21Ni-5Sn 合 金 带材 。 将 累积 叠 轧 - 形变 扩 散

Cu-21Ni-5Sn 合金进行 40%冷变形+470 /30~120 min℃

形变时效处理，获得形变时效 Cu-21Ni-5Sn 合金。

Cu-21Ni-5Sn 合金扩散合金化制备工艺流程如图 2 所示。 
采用 FeCl3（5 g）+HCl（25 mL）+H2O（100 mL）

混合溶液处理样品表面，通过光学显微镜（OLYMPUS- 
BX53）观察显微组织。利用扫描电子显微镜（Zeiss 
GeminiSEM 500）观察合金显微组织形貌，并利用配

备的 EDS 能谱分析仪表征元素分布情况。通过 X 射

线衍射仪（Rigaku Ultima-IV，日本）进行物相分析，

扫描范围为 20°~100°，扫描时间为 30 min。通过离子 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 1  Cu/Ni/Sn 累积叠轧工艺流程 

Fig.1  Schematic diagram of the manufacture process of 

Cu/Ni/Sn by ARB process 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 2  Cu-21Ni-5Sn 合金扩散合金化和形变时效工艺流程 

Fig.2  Manufacturing process of the Cu/Ni/Sn alloys treated by the 

two-stage diffusion heat treatment and deformation aging 

 

 

 

 

 

 

图 3  Cu-21Ni-5Sn 合金拉伸试样尺寸  

Fig.3  Dimensions of the tensile specimen of Cu-21Ni-5Sn alloy  

 

减薄制备透射样品，采用透射电子显微镜（FEI Tecnai 
G2 F30 S-TWIN）表征析出相结构。采用万能试验机

（WDW-200D）测试样品力学性能，拉伸速率为    
0.5 mm/min，样品尺寸如图 3 所示。 

参照国际退火铜标准（IACS），采用 AT515 直流

电阻测试仪器在室温下测量样品电阻值 R，通过式（1）
计算导电率： 

%100
108.5 7 ×××⋅
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其中，σ为导电率，%IACS；L 为样品长度，m；R 为

电阻值，Ω；S 为样品横截面积，m2。 

2  实验结果 

2.1  累积叠轧铜镍锡合金 

图 4 为不同累积叠轧道次层状复合材料的微观结构

及元素分布。从图 4a~图 4h 中可以看出，累积叠轧 1 和

3 道次时，Ni、Sn 中间层界面基本保持平直状，无明显

颈缩断裂，Sn 金属层平均尺寸由 1 道次的 20.05 μm 减薄

至 3 道次的 8.25 μm，Ni 金属层平均尺寸由 1 道次的 39.40 
μm 减薄至 3 道次的 25.52 μm；从图 4i~图 4p 中可以看

出，累积叠轧 3 道次以上时，基体中产生剪切带，Ni 金
属层逐渐颈缩断裂，导致 Ni 层的不连续，并呈尺寸不一

的纺锤状形貌分布于 Cu 基体，Ni 金属层平均尺寸变为

5 道次的 14.11 μm 以及 7 道次的 12.52 μm。由于 Sn 元

素质软，延展性较好，故随着累积叠轧的进行厚度逐渐

减薄，并沿着剪切带方向变形弯曲而不发生断裂，Sn 金

属层平均尺寸变为5道次的6.42 μm及7道次的5.94 μm。

经过 7 次累积叠轧后，复合材料的总层数为 640 层，3
种金属层厚减薄至初始厚度的 1/128，轧后总厚度约 0.4 

mm。由于 Ni 层和 Cu 层、Sn 层的流动性差异，层状复

合材料中形成与轧制方向呈 45°的剪切带，剪切带应变

程度高，促进中间层的剪切断裂[20]，促进了 Ni 层和 Sn
层在铜基体中的不连续分散。 

从不同累积叠轧道次的 Ni 元素面分布图（图 4c、4g、
4k 和 4o）中可以看出，随着累积叠轧道次的增加，Ni 元
素无明显扩散现象。从不同累积叠轧道次的 Sn 元素面分

布图（图 4d、4h、4l 和 4p）中可以看出，随着累积叠轧

道次的增加，Sn 元素的扩散程度增加；累积叠轧 7 道次

后，Sn 元素已较明显的分布在整个 RD-ND 面内。 
2.2  累积叠轧-扩散合金化制备铜镍锡合金 

图 5 为阶梯扩散热处理 Cu-21Ni-5Sn 合金累积叠

轧-扩散合金化层状复合材料。从图 5a 中可以看出，

经过 650 /5 h℃ 扩散热处理之后 Cu-21Ni-5Sn 合金中

元素扩散程度明显增大，Cu、Ni、Sn 层的界面变得模

糊，但仍存在富溶质原子区和贫溶质原子区。从图 5b
所示的 XRD 图谱可以看出，基体中 Cu 和 Cu-Sn 固溶

体信号较强，Cu-Sn 体系经 650 ℃扩散热处理后大部

分 Sn 元素已固溶进入 Cu 基体中，仅有少量 Cu3Sn 残

留，另有部分 Sn 元素以氧化物形式存在。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
图 4  累积叠轧不同道次 Cu/Ni/Sn 层状复合材料 RD-ND 面微观结构及元素分布  

Fig.4  Micrographs and element distributions on RD-ND cross section of Cu/Ni/Sn layer composite treated by ARB process: (a-d) 1 pass;  

(e-h) 3 passes; (i-l) 5 passes; (m-p) 7 passes 
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图 5  650 ℃/5 h 扩散热处理 Cu-21Ni-5Sn 合金的微观形貌及

XRD 图谱 

Fig.5  Micrograph (a) and XRD pattern (b) of Cu-21Ni-5Sn alloy 

after diffusion heat treatment at 650 ℃ for 5 h 

图 6a 为阶梯扩散热处理 Cu-21Ni-5Sn 带材宏观形

貌。带材表面光亮，无鼓包等缺陷。图 6b 为

Cu-21Ni-5Sn 合金显微组织形貌，Cu-21Ni-5Sn 合金组

织由细小等轴晶构成，平均晶粒尺寸为 31.2 μm，连续

铸造方法制备的铜镍锡合金平均晶粒尺寸为 80 μm[21]。

此时，合金基体中存在大量的退火孪晶，合金的堆积

层错能较低，具有较好的塑性变形能力[22]。 
图 6c 为累积叠轧-扩散合金化 Cu-21Ni-5Sn 合金

元素分布情况。从图中可以看出，Cu、Ni、Sn 3 种元

素沿 RD-ND 面均匀分布，无元素富集。表 1 为图 6c
中对应区域的 Cu、Ni、Sn 3 种元素含量，3 种元素实

测成分与设计成分的误差均控制在 5%以内。阶梯扩

散热处理工艺可实现累积叠轧-扩散合金化 Cu-21Ni- 
5Sn 合金成分的均匀性和可控性制备，解决传统制备

方法存在的元素偏析问题。 
2.3  累积叠轧-扩散合金化铜镍锡合金形变时效处理 

图 7 为累积叠轧-扩散合金化 Cu-21Ni-5Sn 合金

40%冷变形的 TEM 照片。从图中可以看出，冷变形后

的 Cu-21Ni-5Sn 合金中出现了位错墙，只观察到 α-Cu
基体。根据图 7b SAED 花样，微观组织中没有其他相，

说明锡原子和镍原子固溶进铜基体中。 
累积叠轧-扩散合金化 Cu-21Ni-5Sn 合金在 40%冷

变形后，进行 470 ℃时效。图 8 为 Cu-21Ni-5Sn 合金 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 6  累积叠轧-扩散合金化 Cu-21Ni-5Sn 合金组织和 RD-ND 面元素分布  

Fig.6  Macroscopic view (a) and microstructure (b) of ARB-DA Cu-21Ni-5Sn alloy and its EDS mapping at RD-ND plane (c) 

20 40 60 80 100

♠♠♠

Cu3Sn
Cu-Sn
SnO

♥
♥♥

♥

♥

♦♦♦

•

••

• ♦

In
te

ns
ity

/a
.u

.

2θ /(°)

•

♥

Cu

♠

b 

a 

30 μm 



第 8 期                            王文静等：高熔点差三元合金累积叠轧-扩散合金化制备工艺                       ·2769· 

20 30 60 70 80 90 120 130
0

200

400

600

800

1000

1200

Te
ns

ile
 S

tre
ng

th
/M

Pa

Aging Time/min

 Tensile strength
 Conductivity

0

2

4

6

8

10

C
on

du
ct

iv
ity

/%
 IA

C
S

10 1/nm 

a b

400 nm 

(200)

(220) 
(020) 

[001] Cu

表 1  图 6c 对应区域元素含量 

Table 1  Element contents of the corresponding areas in 

Fig.6c (ω/%) 

Area Cu Ni Sn Average 

A 72.85 73.84 74.02 73.57 

B 22.12 21.47 21.28 21.62 

C 5.03 4.68 4.7 4.81 

 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 7  40%冷变形 Cu-21Ni-5Sn 合金的 TEM 分析 

Fig.7  TEM analyses of Cu-21Ni-5Sn alloy after 40% cold 

deformation: (a) bright-field image and (b) SAED pattern 

of α-Cu 

 

随着时效时间的延长抗拉强度和导电率的变化情

况。从图中可以看出，随着时效时间由 30 min 增加

至 60 min，合金的抗拉强度逐渐由 648 MPa增加到 925 
MPa，达到峰值。时效时间超过 60 min 后，合金强度

开始下降。时效时间为 120 min 时，合金的抗拉强度

降至 699 MPa。随着时效时间增加，导电率均超过 
6.0% IACS，未有明显波动。累积叠轧-扩散合金化

Cu-21Ni-5Sn合金进行 40%冷变形+470 /60 min℃ 时效

处理后的合金室温抗拉强度达到 925 MPa、导电率为

6.23% IACS、弹性模量为 135.4 GPa。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 8  470 ℃时效 Cu-21Ni-5Sn 合金的抗拉强度和导电率 

Fig.8  Tensile strength and conductivity of Cu-21Ni-5Sn alloy at 

470 ℃ for different aging time  

3  分析讨论 

3.1  元素扩散机理 

Cu-Sn 体系所能形成的热力学稳定的金属间化合

物中，Cu3Sn 熔点最高，为 676 ℃。Ni-Sn 体系存在 3
种稳定的高熔点金属间化合物，分别是 Ni3Sn4，

794.5 ℃；Ni3Sn，977 ℃；Ni3Sn2，1264 ℃。当金属

层状复合材料的热处理温度高于体系中热力学稳定的

最高的金属间化合物熔点时，体系无法通过扩散反应

形成金属间化合物或固溶体来降低体系能量，而会发

生金属键断裂，导致组分熔化。Cu-Ni-Sn 固溶体的形

成主要由以下 3 个过程控制，图 9 为累积叠轧-扩散合

金化 Cu-21Ni-5Sn 合金原子扩散和金属间化合物演变

示意图。 
（1）减薄中间层，增加扩散通道 
通过累积叠轧过程大幅度减薄中间各层厚度，同时

使中间各层发生颈缩断裂成块体，均匀非连续分散在基

体中，经过累积叠轧 7 道次后，Sn 层厚度小于 6 μm，

Ni 层厚度小于 13 μm。同时，累积叠轧过程使晶粒细

化，高密度位错和晶界等晶体缺陷大量增加，为异种金

属之间的扩散提供了更多的快速通道。根据 von Mises
屈服准则，并假设累积叠轧过程仅涉及平面应变且忽略

带材宽展，等效应变 ε与累积叠轧道次 n 的关系[23]： 

2 1ln
23

nε ⎧ ⎫⎛ ⎞= ⋅⎨ ⎬⎜ ⎟
⎝ ⎠⎩ ⎭

                        （2） 

累积叠轧 7 道次时，带材等效应变为 5.6。累积叠

轧层间界面处的等效应变较大，能有效促进中间层破

碎并细化，同时具有较高的形变储能，为元素扩散提

供了驱动力，有利于加速元素的扩散过程[24-25]。 
（2）扩散形成金属间化合物临界层 
累积叠轧制备的金属层状复合材料，组元接触方

式为面接触，扩散时遵循能量最低原则。热处理过程

中，高扩散率通道、温度及浓度势耦合作用驱动元素

扩散。在第 1 阶段热处理中，热处理温度略低于 Cu3Sn
熔点，Cu 基体中主要存在 Cu/Sn、Ni/Sn 和 Cu/Ni 3
种界面，如图 9a 所示。初始铜原子和镍原子向锡层扩

散，Cu/Sn 界面形成的主要金属间化合物为 Cu3Sn，
Ni/Sn 界面形成的主要金属间化合物为 Ni3Sn4，如图

9b 所示。随着 Cu 元素向 Ni 侧扩散，初始的 Ni3Sn4

金属间化合物在驱动力作用下转化为(Ni,Cu)3Sn4，随

着铜含量的进一步增加，(Ni,Cu)3Sn4 将进一步转化为

(Cu,Ni)3Sn[26]；同时，随着 Ni 元素向 Cu 基体空位扩

散，初始的 Cu3Sn 金属间化合物在驱动力作用下转化

为(Cu,Ni)3Sn，Cu 原子和 Ni 原子的混合促使体系吉布

斯自由能降低[27]；此外，Ni/Cu 界面发生互扩散形成
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无限固溶的 α 单相固溶体，Cu 和 Ni 之间以及 Cu3Sn
和 Ni3Sn 之间形成连续固溶体[28]，如图 9c 所示。但是，

Cu 元素比 Ni 元素扩散速度快得多，Cu 原子在液态

Sn 层的扩散通量约为 Ni 原子扩散通量的 25~40 倍[29]。

Cu 在锡液中的扩散速率在 10-5 cm2/s 量级[30]，异质扩

散体系元素扩散距离 d 与扩散热处理时间有式（3）和

式（4）所示的关系[31-32]。 

0
dif

exp QD D
RT

⎛ ⎞
= ⎜ ⎟

⎝ ⎠
-                    （3） 

( ) 21
difDtd =                             （4） 

其中，D0 为扩散常数（m2·s-1）；Q 为扩散激活能（kJ 
mol-1）；Tdif 为扩散热处理温度（K）；R 为气体常数，

其值为 8.314 J·mol-1·K-1；d 为元素扩散距离；tdif 为

扩散热处理时间（s）；D 为温度 T 下组元间的扩散系

数（m2·s-1）。 
Sn 在 Cu 中的固溶度在 650 ℃最大可达 26.7at%，

可在较短的时间内扩散达到累积叠轧 7 道次后 Sn 的层

厚，Cu 原子在液态 Sn 中的饱和溶解度和扩散速率远远

大于 Ni 原子[33]，因此化学势诱导的 Cu（Jchem-Cu）原

子通量显著大于 Ni（Jchem-Ni）的原子通量。在 Cu-Ni 交
互作用下，在 2 个界面处均发生(Cu,Ni)3Sn 替位扩散[34]，

充分生成了(Cu,Ni)3Sn 金属间化合物和 α固溶体。 
（3）扩散形成单相富 Cu 固溶体 
在金属间化合物形成的基础上，随着扩散时间的

延长，Cu、Ni、Sn 元素进一步发生扩散，单相富 Cu 固

溶体逐渐形成。Cu 是(Cu,Ni)3Sn 中的主导扩散元素[35]，

且不会随着温度升高而改变。该过程由扩散控制，消

耗临界层厚度为 2hζ的 ζ 相所需时间为 tc
[36]。 

( )2

c 2
0

2
exp

16
h Qt
K D RT

ζ ⎛ ⎞= ⎜ ⎟
⎝ ⎠

                 （5） 

其中，K 为无量纲参数，取决于 Sn 在 Cu 中的溶解度

和 Sn 在 ζ中的浓度；D0 和 Q 为 Cu 固溶体的互扩散常

数；R 是气体常数；T 是绝对温度。2hζ的上限是通过

假设所有 Sn 都在 ζ的形成中被消耗而得到的。根据质

量平衡[37]： 
2

SnSn22 ⎟
⎟
⎠

⎞
⎜
⎜
⎝

⎛
=

ζζ
ζ ρ

ρ
C
hh                         （6） 

其中，Cζ为 Sn 在 ζ 中的质量分数；ρζ为 ζ 相的质量

密度。 
第 2 阶段热处理过程中，扩散温度进一步升高，

扩散时间延长，Cu、Ni、Sn 元素重新发生元素分配和

扩散，Cu、Ni 元素扩散加剧并最终在基体中均匀分布，

形成均匀的 Cu-21Ni-5Sn 合金，如图 9d 所示。 
因此，扩散热处理制备 Cu-Ni-Sn 合金时低温扩散

实现 Sn 元素固溶，使得 Sn 元素与 Cu-Ni 基体形成固

溶体或金属间化合物，从而避免组分熔化，后通过高

温扩散实现 3 种元素合金化。扩散热处理过程 3 种元

素发生互扩散，低温扩散时 Cu、Ni 元素扩散较慢，

主要为 Sn 元素与 Cu、Ni 元素扩散反应生成金属间化

合物并随着保温时间的延长逐渐扩散分解形成固溶

体；高温扩散时 Cu、Ni 元素扩散加剧最终在基体中

均匀分布。此时，由于 Sn 元素以固溶体或高熔点金属

间化合物形式存在，避免了组分熔化。 
3.2  合金性能调控机理 

累积叠轧-扩散合金化过程中，Ni 和 Sn 的溶质原

子完全溶解在基体中，由于溶质原子 Sn 与基体 Cu 之

间原子半径和剪切模量差距较大，因此，溶质原子溶

解到基体中后会发生基体晶格畸变，出现明显的固溶

强化。对合金进行 40%的冷变形+时效，合金性能的

提升机制由位错强化和析出强化主导。时效前进行冷

变形不仅增加了位错、空位和其他缺陷的密度和数量，

而且还改变了各种晶体缺陷的分布，显著地影响了析

出相的析出和分布，最终影响合金的综合性能[38-39]。

铜镍锡合金性能取决于调幅(Spinodal)分解和不连续

析出相之间的平衡，是二者共同作用的结果。

 
 

 
 
 
 
 
 
 

图 9  累积叠轧-扩散合金化 Cu-21Ni-5Sn 合金原子扩散和金属间化合物(IMC)演变示意图 

Fig.9  Schematic diagrams of atomic diffusion and IMC evolution in the ARB-DA Cu-21Ni-5Sn alloy 

b 

d 

a b c d e 

3 3
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Cu-21Ni-5Sn 合金在 470 ℃进行时效处理时，合

金首先发生调幅分解，由于 Sn 元素的上坡扩散，调幅

分解过程仅涉及基体中元素浓度的变化，而无相变产

生，由此导致的强周期性应力场将严重阻碍合金中位

错运动，从而大幅提升合金强度。图 10 为 470 ℃时效

30 min 后 Cu-21Ni-5Sn 合金的 TEM 照片。从图中可以

看出，位错胞中已有调幅组织出现，但是 SAED 花样

中没有超点阵衍射出现，这一阶段合金未发生

Spinodal 分解向有序相转变。 
Spinodal 分解的速率正比于扩散通量 J，假设合金

固溶体为均匀介质，忽略梯度能系数，则[40]， 
( )fFMJ +−= "                               (7) 

其中，M 是原子的迁移率；F″˂0 为化学自由能二阶导

数；f＞0 为共格畸变能。 
发生 Spinodal 分解的必要条件是 F″+f≤0。显然，

共格畸变能的存在使 Spinodal 分解的有效驱动力下

降，在一定程度上起了阻碍的作用。由于累积叠轧-扩散

合金化铜镍锡合金固溶体的晶格参数为 a=0.3615 nm，

略大于传统熔炼方法制备的铜镍锡合金固溶体的晶格

参数 a=0.356 nm，所以，时效初期累积叠轧-扩散合金

化铜镍锡合金的晶格畸变能也大。因而 Spinodal 分解

速度比传统熔炼方法的慢，说明时效前的冷变形可以

抑制有序转变的发生[41]。 
图 11 为 470 ℃时效 60 min 后合金的 TEM 照片。

从图 11a 中可以看出，此时合金基体中分布着较多纳

米尺度的针状及颗粒状析出相，SAED 花样呈现出较

为清晰的超点阵衍射花样（图 11b）。图 11c~11d 为针

状相及颗粒状相的高分辨（HRTEM）照片，结合其傅

里叶变化图像，可以看出对应的超点阵衍射花样。图

11b 中衍射花样由基体（无序铜基固溶体）和析出相

（DO22、L122 种有序固溶体）两相衍射花样叠加形成。

DO22 和 L12 有序固溶体与 α铜基体之间的取向关系为

22Cu DO(111) //(220) ，
2Cu L1(200) //(310) 。由于超点阵斑点的结 

构因子小于中心斑点，因而超点阵斑点的强度弱于中

心斑点。合金元素随着时效时间延长发生了进一步扩

散，3 种元素在局部区域原子比达到(CuxNi1-x)3Sn 时，发

生了有序化转变，从无序铜基固溶体转变为针状形貌

的 DO22 有序固溶体。DO22 有序固溶体能够降低应变

能，保持与基体共格，显著增强了合金的强度。L12

的衍射斑强度弱于 DO22，DO22 有序相开始向颗粒状

有序固溶体 L12 转变，在 DO22 有序固溶体与基体的边

界处形核长大，合金相变序列为 Spinodal 分解

-DO22-L12，DO22 及 L12 2 种有序固溶体先后充分析出，

并且 DO22 及 L12 共存时 Cu-Ni-Sn 合金强度达到峰值。 
图 12 为 470 ℃时效 120 min 后合金的 TEM 照片。

从图 12a 中可以看出，合金中已析出不连续沉淀 γ
（DO3）脆性相，γ相为层片状结构，与 α-Cu 基体交替

分布。图 12b~12d 呈现出层片状结构沿晶界并向晶粒内

部生长的形貌，此时，合金的抗拉强度仅约 700 MPa，
相较于同温度下的时效峰值降低 24%。时效前，合金 

 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 10  470 ℃时效 30 min 后 Cu-21Ni-5Sn 合金的 TEM 明场像

及 SAED 花样 

Fig.10  TEM analyses of Cu-21Ni-5Sn alloy after aging at 470  ℃

for 30 min: (a) bright-field image and (b) SAED pattern 

 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 11  470 ℃时效 60 min 后 Cu-21Ni-5Sn 合金的 TEM 明场像，SAED 花样，DO22 高分辨像及傅里叶转换，L12 高分辨像 

及傅里叶转换 

Fig.11  TEM images of Cu-21Ni-5Sn alloy after aging at 470  for 60 min: (a) bright℃ -field image; (b) SAED pattern; (c) HRTEM image 

and FFT pattern of DO22; (d) HRTEM image and FFT pattern of L12 
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进行冷变形处理，大幅提高了合金中的位错密度，为

γ 相提供了更多的形核位置，提高了成核速率，加速

了非连续析出行为。在时效后期，DO22 及 L12 有序固

溶体逐渐向 DO3 转化，在基体的界面处不连续沉淀 γ
（DO3）脆性相形核长大，并沿着晶界或向晶内生长。

同时，γ 片层的生长也会受到位错的阻碍或中断，因

此形成不规则的片层结构，而非完全平行的层片状结

构[21,42]。由于其与基体呈非共格关系，不连续沉淀 γ
（DO3）与基体的界面是合金中强度最低的位置，对

合金性能产生不利影响。 
图 13 为合金在 470 ℃分别时效 30、60 及 120 min

的拉伸断口形貌。可以看出，当时效时间为 30 及 60 min

时，合金断口呈现出明显的韧窝状形貌及部分解理形

貌，说明此时合金的断裂行为由韧性断裂及脆性断裂

组成。经过力学性能测试，时效处理 30 和 60 min 后，

合金的屈强比分别约为 0.97 和 0.95。随着时效时间延

长，韧窝的尺寸增大，合金的屈强比略有减小（图 13a
和 13b）。当时效 120 min 时，合金断口呈现解理状形

貌，说明此时合金已完全由脆性断裂组成。结合析出

相特征及性能测试结果可以看出，随着时效时间的延

长，合金的韧性呈现出先上升后下降的趋势，可见，

DO22 及 L12 有利于提高合金韧性，而 γ（DO3）则会降

低合金的韧性，由此出现了图 13c 所示的解理状拉伸

断口形貌。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 12  470 ℃时效 120 min 后 Cu-21Ni-5Sn 合金 γ相 TEM 明场像及对应区域放大, γ-DO3 晶粒内长大 

Fig.12  TEM analyses of Cu-21Ni-5Sn alloy after aging at 470  for 120 min: (a) bright℃ -field image; (b, c) local magnification area in 

Fig.12a, and (d) grain growth of γ-DO3 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 13  470 ℃时效不同时间 Cu-21Ni-5Sn 合金拉伸断口形貌 

Fig.13  SEM morphologies of the tensile fracture for the Cu-21Ni-5Sn alloy after aging at 470 ℃ for different time: (a) 30 min,  

(b) 60 min, and (c) 120 min 

 

4  结  论 

1）开发了高熔点差组元合金的累积叠轧-扩散合

金化制备工艺，通过累积叠轧的形变效应实现了金属

组元层减薄和扩散通道增加，利用阶梯式扩散使低熔

点金属元素形成金属间化合物临界层，进一步实现高

熔点金属元素高效扩散，制备出了成分均匀分布的高

熔点差组元合金，解决了传统制备方法存在的低熔点

合金元素偏析、合金性能受限、制备成本高等问题。 
2）制备了高熔点差三元合金 Cu-21Ni-5Sn。通过

累积叠轧 7 道次制备出了厚度小于 6 μm 的中间金属

层，晶粒显著细化；采用阶梯真空扩散热处理工艺，
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在 650 ℃扩散 5 h 使低熔点 Sn 元素与 Cu、Ni 元素形

成高熔点(Cu,Ni)3Sn 金属间化合物临界层。在 1000 ℃
扩散 8 h 加速 Cu、Ni 元素扩散，制备出了元素误差小

于 5%、成分均匀的 Cu-21Ni-5Sn 合金。 

3）Cu-21Ni-5Sn 合金在 40%预冷变形下于 470 ℃
时效 60 min 充分调幅分解，基体中析出致密的与基体

共格的 DO22 及 L12 有序固溶体，与 α铜基体之间的取

向关系为
22Cu DO(111) //(220) ，

2Cu L1(200) //(310) 。合金抗拉

强度达到峰值 925 MPa，弹性模量为 135.4 GPa；有序

固溶体有效释放了调幅分解产生的周期性弹性应力

场，合金导电率达到 6.03% IACS。 
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Abstract: In order to solve the problems of elemental segregation, limited properties and high cost in the preparation of multi-alloys with 

high difference of multi-alloys melting point, a new process of accumulative roll bonding (ARB)-diffusion alloying (DA) has been 

developed. The properties of the ARB-DA Cu-21Ni-5Sn alloy were characterized by SEM, EDS, TEM, XRD and the universal testing 

machine. The effects and mechanisms of the ARB and step diffusion heat treatment processes on the compositional homogeneity of the 

Cu-21Ni-5Sn alloy were investigated, and the effects and mechanisms of the subsequent aging regime on the properties of the 

Cu-21Ni-5Sn alloy were revealed. The results show that Cu-21Ni-5Sn alloy with elemental error of less than 5% and homogeneous 

composition was prepared by ARB (7 passes + 650 °C/5 h + 1000 °C/8 h) and step vacuum diffusion heat treatment process. Cumulative 

rolling is used to reduce the intermediate layer, shorten the diffusion distance, and increase the atomic diffusion channels such as grain 

boundaries and dislocations. The low melting point Sn elements form a high melting point (Cu,Ni)3Sn intermetallic compound critical 

layer with Cu and Ni elements at 650 °C, and the diffusion of Cu and Ni elements is accelerated at 1000 °C. The Cu-21Ni-5Sn alloy was 

aged at 470 °C for 60 min under 40% pre-cooling deformation for 60 min for fully spinodal decomposition. Dense DO22 and L12 ordered 

solid solutions are precipitated, and the orientation relationship between these solid solutions and the matrix with α-Cu matrix is 

22Cu DO(111) //(220)  and 
2Cu L1(200) //(310) , respectively. The as-prepared alloy has maximum tensile strength of 925 MPa, elastic modulus of 

135.4 GPa, and conductivity of 6.23% IACS. 

Key words: high difference in melting points; accumulative roll bonding and heat treatment; homogenization; aging 
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