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共格析出强化 Cu-Ni-Al 合金的制备及其组织与性能关联关

系的研究 

 

摘 要 

 

本论文以 Cu-Ni-Al 合金为研究对象，系统地研究了其组织与性

能之间的关系，重点探讨了 L12-γ′相强化机制对合金力学性能、摩擦

磨损性能和耐蚀性能的影响。通过成分设计、热处理工艺优化以及多

组元化方法，实现了合金性能的显著提升。 

在纳米球状 L12-γ′相强化 Cuy(Ni3/4 Al1/4)100-y合金的研究中，在 Cu-

Ni-Al 三元相图中锁定 Ni∶Al 原子比为 3∶1，画一条成分线，在线上取

5个成分点进行研究，具体为Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y(y=75.00，80.00，85.71，

90.00，93.75；原子分数)。研究发现随着 Cu 含量的增加，合金的硬

度和电导率发生变化，且在不同 Cu 含量下，合金的显微组织和性能

表现出显著差异。通过 450°C/12h 时效处理，合金中形成了大量的退

火孪晶和纳米球状 L12-γ′相，显著提升了合金的硬度(HV295.6)和电导

率(24.4%IACS)。在多组元化 Cu-Ni-Al 合金的研究中，引入了 Si、Sn、

Co 等元素，通过“团簇+连接原子”模型进行合金设计，进行 1000ºC/4h

固溶，水淬，冷轧处理，450ºC/54h 的时效工艺，成功制备了具有非

均匀细晶组织和纳米片层状 L12-(Cu,Ni)3Al 相的多级异质结构合金。

实验结果表明，极限抗拉强度达 1184MPa，屈服强度 1076MPa，延伸

率 9.2%，Co 的添加显著提升了合金的力学性能和应变硬化能力，且
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合金的强化机制主要由细晶强化和析出强化构成，通过多尺度异质结

构的构建，实现了强度与塑性的协同提升。 

在立方状 L12-γ′相强化 Cu-Ni-Al 合金研究方面，通过添加不同合

金元素 Si、Sn、Cr 和 Zr，研究了其对 Cu-Ni-Al 合金耐磨性和耐蚀性

能的影响。结果表明， Si 的加入显著降低了合金的磨损率

(~1.5×10−4mm3N−1m−1)，而 Sn 的加入则对耐磨性产生了不利影响。在

耐蚀性方面，Cr 和 Zr 的协同作用显著提高了合金的耐蚀性(icorr 值为

-0.269V，Ecorr值为 1.1μA/cm2)，而 Sn 的加入则削弱了合金的耐蚀性。

通过扫描探针显微镜(SPM)测量，发现合金的电子功函数与耐蚀性密

切相关，强焓相互作用元素的加入提高了合金的电子功函数，从而增

强了耐蚀性。 

本文为 Cu-Ni-Al 合金应用提供了基础数据，同时为后续多组元

设计提供了实验及理论基础。 

 

关键词：Cu-Ni-Al 合金，L12-γ′相强化，显微组织，力学性能，摩擦

磨损性能，耐蚀性能 
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STUDY ON THE FABRICATION OF COHERENT PRE-

CIPITATION-STRENGTHENED Cu-Ni-Al ALLOY AND 

INVESTIGATION OF THE MICROSTRUCTURE-PROP-

ERTY CORRELATION 

 

 

 

ABSTRACT 

 

 

This study focuses on Cu-Ni-Al alloys to systematically investigate 

the microstructure-property relationships, with particular emphasis on the 

strengthening mechanisms of L12-γ′ phase and their effects on mechanical 

properties, tribological performance, and corrosion resistance. Through 

composition design, heat treatment optimization, and multicomponent al-

loying approaches, significant improvements in alloy performance were 

achieved. 

In the investigation of nanospherical L12-γ′ phase strengthened 

Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y alloys, a composition line along Ni:Al=3:1 atomic ratio 

in the Cu-Ni-Al ternary phase diagram was established. Five alloy compo-

sitions with y=75.00, 80.00, 85.71, 90.00, and 93.75 at.% were studied. 

Results demonstrate that increasing Cu content induces systematic varia-

tions in hardness and electrical conductivity, accompanied by significant 

microstructural evolution. After aging treatment at 450°C for 12h, the alloy 

exhibited abundant annealing twins and nanospherical L12-γ′ precipitates, 
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achieving optimal hardness (HV295.6) and electrical conductivity (24.4% 

IACS). 

For multicomponent Cu-Ni-Al alloys designed using the cluster-plus-

glue-atom model with Si, Sn, and Co additions, a hierarchical heterogene-

ous microstructure was developed through solution treatment (1000°C/4 h), 

water quenching, cold rolling, and aging (450°C/54 h). The optimized alloy 

displayed non-uniform fine-grained structure with nanolamellar L12-

(Cu,Ni)3Al precipitates, achieving exceptional mechanical properties: ulti-

mate tensile strength of 1184 MPa, yield strength of 1076 MPa, and elon-

gation of 9.2%. Co addition significantly enhanced strain hardening capac-

ity, with strengthening mechanisms dominated by grain refinement and 

precipitation strengthening. 

In cubic L12-γ′ phase strengthened alloys modified with Si, Sn, Cr, 

and Zr, Si incorporation reduced wear rate to ~1.5×10⁻⁴ mm³N⁻¹m⁻¹, while 

Sn adversely affected wear resistance. Cr-Zr synergistic effects improved 

corrosion resistance (Ecorr=-0.269V, icorr=1.1μA/cm² ), whereas Sn de-

graded corrosion performance. Scanning probe microscopy (SPM) analy-

sis revealed a strong correlation between electron work function enhance-

ment (through strong-enthalpy interaction elements) and improved corro-

sion resistance. 

This work provides fundamental data for Cu-Ni-Al alloy applications 

and establishes theoretical/experimental foundations for subsequent 
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multicomponent alloy design. The multiscale heterogeneous structure en-

gineering strategy demonstrates effective strength-ductility synergy 

through coordinated deformation mechanisms. 

Xue Wangyang (Materials and Chemical Engineering) 

Supervised by Li Zhumin 

KEY WORDS: Cu-Ni-Al alloy，L1₂-γ′ phase strengthening，microstruc-

ture，mechanical properties，friction and wear properties，corrosion re-

sistance 
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第1章 绪论 

 

 

1.1  研究背景及意义 

Cu-Ni-Al 系合金是一种铜镍铝系合金，由铜、镍和铝三种元素组成；通过改

变元素间的成分比例，可以改变其微结构，呈现不同的结构性能及功能性能。图

1-1 为 Cu-Ni-Al 三元合金相图；当 Al 的含量高于 Ni 时，形成的是 Cu-Al-Ni 合

金(NAB 合金，Nickel Aluminum Bronze)，其相组织非常复杂，包括马氏体、Fe3Al、

NiAl 等，主要用于形状记忆合金和高强度耐蚀合金。比较而言，当 Ni 的含量比

Al 高时，形成的是 Cu-Ni-Al 合金，其相结构简单，为共格 L12-γ′相。通过调整析

出相体积分数及尺寸可以获得不同的性能。高 Cu 端的 Cu-Ni-Al 合金主要析出纳

米球状共格 L12-γ′相，展现了超高的强度，同时兼具高弹性，优异的耐磨、耐蚀

性及电阻率稳定性，可广泛应用于船舶、海洋领域的轴承、齿轮、运输管道及冷

凝器中[1, 2]。低 Cu 端的 Cu-Ni-Al 合金中可获得立方棋盘状共格 L12-γ′相，具有高

的抗软化温度、优异的抗高温氧化性能及高温自润滑特性，在高温紧固件、传动

部件极具应用前景。因此，共格 L12-γ′相析出强化 Cu-Ni-Al 合金是一种非常有前

景的合金体系，有望广泛应用于航空航天、电子信息、海洋工程等领域。随着机

械装备及性能的逐渐提升，对 Cu-Ni-Al 合金性能要求也日益严苛。因此，明确

Cu-Ni-Al 三元合金成分-组织-性能关联关系、探究微合金化对组织及综合性能的

影响规律，获得高性能 Cu-Ni-Al 系合金对我国工业发展具有重要意义。 

 

图 1-1 25℃下 Cu-Ni-Al 三元合金相图以及 Cu-Ni-Al 合金，Cu-Al-Ni 合金的显微组织[3][4] 
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图 1-2 Cu-Ni-Al 合金在航空航天，汽车制造，工业制造和国防军工方面的应用 

1.2  Cu 合金的强化机制 

纯 Cu 强度低，为了提升其强度必须引入其他强化机制[5]。对于 Cu 合金材料

来说，一般是通过综合的强化效应以达到较好的综合性能，强化方式有如下几种，

这些方法往往是相互共存的。 

(1) 固溶强化 

溶质原子在基体金属中引发点阵畸变产生固溶强化效应，合金成分设计不但

能显著提升材料屈服强度与硬度而且维持良好塑韧性匹配，强度-塑性协同强化

机制在材料领域具有关键应用价值。溶质原子对合金强度的贡献 Δσss 可通过下式

表达[6]： 

∆𝜎𝑠𝑠 = 𝑀 ×
𝐺 × 𝜀𝑠

3 2⁄
× 𝑐1 2⁄

700
(1-1) 

其中 M 是泰勒因子(FCC 结构的 M 为 3.06)，c 为溶质原子摩尔比，G 为基

体的剪切模量，εs 为结合模量失配效应和晶格畸变效应的相互作用参数。 

(2) 形变强化 

形变强化是通过剧烈的塑性变形增加位错密度，从而显著提升合金的强度，

其强度增量与变形程度及引入的位错密度密切相关该部分强度增量 Δσdis 可以通

过下式计算[7]： 

∆𝜎𝑑𝑖𝑠 = 𝛼𝑀𝐺𝑏√𝜌 (1-2) 
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其中𝜌为位错密度，𝛼为常数，从式中可以看出，当位错密度越高时，形变强

化的效果占比就越高。 

(3) 细晶强化 

细晶强化是指晶粒细化后，材料变形时晶界处位错塞积所造成的应力集中可

以得到有效缓解，推迟了裂纹的萌生，材料断裂前可以实现较大的变形量。晶界

的强度贡献 Δσgb 可以通过 Hall-Patch 公式描述[8]： 

∆𝜎𝑔𝑏 = 𝐾𝐻𝑃𝑑−1 2⁄ (1-3) 

其中，KHP 为 Cu 的 Hall-Patch 系数，d 为合金晶粒尺寸。从式中可以明显的

看出，晶粒尺寸的减小有利于合金的强化。 

(4) 析出强化 

析出强化是指通过沉淀相有效阻止晶界与位错移动显著提升合金强度，作为

高强度高导电性 Cu 合金最广泛应用的强化方法，所需合金元素不仅需满足高温

与低温固溶度差异显著的条件，而且还要在室温下具有极低固溶度，前者确保时

效处理生成足量强化相，后者维持基体高导电性，析出强化的贡献 Δσp 可通过下

式计算[9]： 

∆𝜎𝑝 = 0.9
[ln (

𝑑𝜋
𝑏

)]

3
2

[ln(𝐿 − 𝑏)]
1
2

[
𝐺𝐶𝑢𝑏

2𝜋(1 − 𝑣) (𝐿 − (
𝜋
4) 𝑑)

] (1-4) 

𝐿 = 𝑑(8 3𝜋𝑓⁄ )1 2⁄ (1-5) 

其中，f 和 d 分别为析出相的体积分数及尺寸，L 为析出相间距，GCu 为 Cu

基体的剪切模量，b 为柏氏矢量。根据公式可以发现，析出相的类型、体积分数

及相尺寸决定了析出强化效果的强弱。 

(5) 弥散强化 

弥散强化是指通过粉末冶金等方法将特定形状和大小的弥散强化相粉末与

Cu 粉混合制备材料，Al2O3、ThO2、ZrO2 等第二相粒子均匀分布在 Cu 基体中，

虽然显著提高了 Cu 合金的强度，但对导电性和导热性影响不大。该部分强度增

量 Δσdispersion 可以通过下式计算[10]： 

∆𝜎𝑑𝑖𝑠𝑝𝑒𝑟𝑠𝑖𝑜𝑛 = 0.84
𝑀𝐺𝑏

2𝜋𝑟√1 − 𝑣 (√
3𝜋
2𝑓

−
𝜋
4)

ln (
𝜋𝑟

4𝑏
) (1-6)
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其中 M 为泰勒因子，G 为基体剪切模量，b 为柏氏矢量，υ 为泊松比，r 和

f 分别为颗粒半径及体积分数。 

(6) HDI 强化 

最近，异构结构(HS)材料已成为实现高强度和良好延展性的一种很有前途的

策略。大量研究报道 HS 材料具有多种微观结构[11]，如双相结构[12-14]、谐波结构

[15-17]、异相片层结构[18]、梯度结构[19-23]、双峰结构等[24, 25]。研究表明[26]，HDI 强

化具有良好的强度与塑性结合，HDI 强化示意图如图 1-3 所示。微观组织的非均

质性在塑性变形过程中产生塑性不相容和应变分配是合理的，这导致在软硬边界

处产生几何必要位错(GNDs)。因此，在弹塑性变形阶段，大量的 GNDs 会被区

域边界阻碍和堆积，从而产生背应力强化。Yang 等人[27]研究了卸载-再加载拉伸

试验过程中背应力的演化，提出了通过卸载应力-应变曲线计算 HDI 应力的公式: 

𝜎ℎ =
𝜎𝑟 + 𝜎𝑢

2
(1-7) 

其中 σr 和 σu 的定义见图 1-4。σr 为再加载屈服应力。σu 为卸载屈服应力。 

 

图 1-3 HDI 强化示意图[28] 

 

图 1-4 (a)定义卸载-再加载回路示意图；(b) GS 中频钢试样的实测滞回线[27] 



安徽工程大学硕士学位论文 

5 

 

在目前的研究中，Cu 合金通常很少单独利用其中一种强化机制，大多都是

几种强化机制共同作用来共同提高 Cu 合金的强度，析出强化、位错强化、弥散

强化以及细晶强化对室温强度的提升贡献更大，相比而言，固溶强化对合金强度

的贡献稍低[29, 30]。而 HDI 强化虽然有望同时提升合金强度及塑性，但在 Cu-Ni-

Al 合金中鲜有报道。 

1.3  Cu 合金耐磨耐蚀机理及研究现状 

1.3.1 Cu 合金摩擦磨损机理及研究现状 

耐磨性是综合评估 Cu 合金摩擦磨损性能的重要指标，它反映了材料在特定

条件下抵抗磨损的能力[31]。在实际应用中，耐磨性好的 Cu 合金能够减少设备的

维修和更换次数，降低生产成本。常见的摩擦磨损行为包括：磨粒磨损、黏着磨

损、疲劳磨损、疲劳磨损及微动磨损等。其摩擦性能与其微结构特征(晶粒尺寸、

第二相分布等等)及摩擦过程中的加载载荷、滑动速率、对磨摩擦副材料、表面粗

糙度密切相关。载荷越大，表面接触面积越大，摩擦系数也会相应增大。速度对

摩擦系数的影响则较为复杂，一般来说，在低速下，摩擦系数随速度的增加而增

加，但当速度达到一定值时，摩擦系数会趋于稳定。温度的变化也会影响 Cu 合

金的摩擦系数，过高或过低的温度都可能导致摩擦系数的变化[32]。 

目前关于 Cu-Ni-Al 合金摩擦磨损性能的文献较少，大多数是加入合金元素

实现多组元化。最近，一种新型的超高强度 Cu-Ni-Al-Si 合金被开发出来，发现

在 Cu-10Ni-3Al 合金中加入 0.8wt%的 Si 可以抑制大的不连续 NiAl 颗粒的形核。

经 50%冷轧，450℃时效 8h，再经 60%冷轧，450℃时效 8h，Cu-10Ni-3Al-0.8Si

合金的抗拉强度和电导率为 1180MPa，IACS 为 18.1%[33]。对 Cu-10Ni-3Al-0.8Si

合金的干摩擦磨损性能进行了研究，下图 1-5 是不同时效时间，合金摩擦磨损表

面 SEM 图谱。 

冷轧试样的磨损表面粗糙，有较深的沟槽和大量的磨损颗粒，而过时效试样

的磨损表面相对光滑，表面粗糙度较低，摩擦系数为 0.58，体积磨损率为 4.69×10-

6 mm3/mm。 
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图 1-5 时效时间对磨损表面组织的影响。(a)冷轧试样;(b)未时效试样(c)峰时效试样;(d)过时

效试样[34] 

当磨损球与冷轧试样表面相互接触时，试样磨损面发生塑性剪切变形，由于

反复加载，首先形成严重塑性变形层[35, 36]。随着塑性变形的不断发生，微裂纹从

严重塑性变形层开始形核，然后平行于表面扩展，最终剪切变形层。结果，在变

形层顶部形成磨损颗粒和剥落物，产生磨损碎屑。这些磨损颗粒和薄片会在冷轧

试样表面犁出，形成深沟槽。进一步增加磨损时间，这些磨损颗粒和薄片由于摩

擦热和反复载荷而氧化、破碎、变形和压实；磨损表面顶部有一层松散的氧化层。

因此，在冷轧试样的磨损试验过程中，发生了摩擦氧化和黏附，但黏附是冷轧试

样的主要磨损机制。 

有研究表明[37]铸态 Cu-6Cr 合金在经过 900℃均质 4h、80%热轧、940℃固溶

2h、冷轧和时效两步处理后，在载荷为 50N、转速为 200r/min 时，合金的摩擦系

数为 0.381，磨损率为 1.62×10−8 mm3/(N·m)。图 1-6 为合金的摩擦磨损机理图。 
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图 1-6 Cu-6Cr 合金磨损过程的示意图[37] 

Cr 颗粒的剪切模量为 115GPa[38]，远高于 Cu 基体(48GPa[39])。基体中增强的

Cr 颗粒提高了合金的摩擦性能，降低了合金的磨损率。在较小的载荷下，细化

Cr 颗粒的有效性显著提高了合金的力学性能，降低了磨损率，因为只需要较小

的载荷就可以使合金表面变形。在低载荷和低速下，Cu-6Cr 合金的主要磨损机

制为磨粒磨损和氧化磨损。在高负荷高速下的主要磨损机制为氧化磨损和粘着磨

损。 

Meng 等人[40]采用摩擦磨损试验机研究了载荷和速度对 Cu-Ti 合金摩擦磨损

性能的影响。图 1-7 为摩擦磨损机理图。从图中可以看出合金的磨损机制主要为

磨粒磨损、黏着磨损和氧化磨损。多种磨损机理混合形成了合金表面的磨损机理。

低速低载荷条件下，磨损机理主要是由于上摩擦副表面微凸体的滑动碰撞脱离和

磨粒磨损所致，随着法向载荷的增加，上摩擦副表面的微凸体加剧了对合金表面

的犁耕作用。合金磨损面塑性变形加剧，沟槽加深。同时，使得摩擦副之间产生

的摩擦热加剧[40]。 

 

图 1-7 所研究的 Cu-Ti 合金磨损机理示意图[40] 

1.3.2 Cu 合金电化学腐蚀机理及研究现状 

由于 Cu 的化学性质不活泼性，它在与其他金属材料接触时通常是阴极，因

此，Cu 的阴极性能是非常重要的。四电子氧化还原是迄今为止纯 Cu 腐蚀最重要

的阴极反应[41, 42]： 

𝑂2 + 2𝐻2𝑂 + 4𝑒− → 4𝑂𝐻− (1-13) 

Cu 的阴极特性对其他材料也很重要，如高强度铝合金，其腐蚀速率可能由

铜金属间颗粒的存在决定腐蚀可以通过金属间颗粒释放的 Cu 离子扩散[43]，这些

Cu 离子通过位移反应重新沉积在表面的其他区域。 

在水溶液中，Cu 会氧化为 Cu(II)或 Cu(I)。后者仅微溶于水，因此在 Cu 腐

蚀过程中，氧化铜膜是主要的不溶产物，而 Cu2+是主要的可溶产物[44, 45]。在 Cl-，
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或其他络合剂的存在下，Cu(I)的溶解度增强，并成为溶液中的优先被溶解，例如

以 CuCl-的形式。 

文献中已经提出了 Cu 溶解和成膜的单电子和双电子反应机制[46]，如图 1-8

所示。单电子反应机理(图中的机理(a))包括逐步形成微溶铜(Cu2O)，随后 Cu 被

氧化成可溶的 Cu(II)物质。 

 

图 1-8 Cu/ Cu2O /电解质界面膜形成机理[47] 

2𝐶𝑢 + 𝐻2𝑂 → 𝐶𝑢2𝑂 + 2𝐻+ + 2𝑒− (1-14) 

𝐶𝑢2𝑂 + 2𝐻+ → 2𝐶𝑢2+ + 𝐻2𝑂 + 2𝑒− (1-15) 

双电子机制，也称为溶解-再位机制，涉及 Cu2+[48]的直接形成，然后进行 Cu(0)

和 Cu(II)之间的同步化[47]： 

𝐶𝑢 → 𝐶𝑢2+ + 2𝑒− (1-16) 

𝐶𝑢 + 𝐶𝑢2+ + 𝐻2𝑂 → 𝐶𝑢2𝑂 + 2𝐻+ (1-17) 

Cu 的腐蚀性能受介质影响较大。一般在中性溶液中时，主要为纯水和盐溶

液。在纯水中的耐蚀性较好，而在盐溶液中时，诸如 Cl-等的存在会加剧材料的

腐蚀，由研究结果可知，Cu 的阳极溶解只与 Cl-浓度有关而和 pH 值无关。Cl-浓

度增加会加剧对氧化膜的破坏，从而使基体受到的保护减小。在中性环境主要发

生反应为： 

4𝐶𝑢 + 𝑂2 + 4𝐶𝑙− + 2𝐻2𝑂 → 4𝐶𝑢𝐶𝑙 + 4𝑂𝐻− (1-18) 

在 Cu 中加入 Sn 形成锡青铜合金家族，通常含有其他金属，如锌、硅、铝、

镍、铁和铅。Sn 的加入对 Cu 的影响主要有两个方面。首先，由于 Cu-Sn 键比

Cu-Cu 键弱，它实际上加速了 Cu 的溶解[49]。然而，当 Sn 形成半钝化的 SnO2 膜

时，它最终会减慢 Cu 的腐蚀速度。因此，Cu 损失是最常见的腐蚀现象，Sn 作
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为氧化膜留在后面。Cu-9.7Sn-0.1Zn 腐蚀的整体结构如图 1-9 所示。与纯铜相比，

主要的区别在于，有缺陷的 Cu2O 层被内部的锡石(SnO2)层从大块合金中分离出

来，锡石(SnO2)层对金属基体具有保护作用。 

由于 SnO2 和 Cu2O 的标准吉布斯能相差很大，分别为 -519kJ/mol 和 -

146kJ/mol[50]，因此 SnO2 比 Cu2O 更容易形成 SnO2，通常在很宽的 pH 范围内是

稳定的，并且嵌入在铜层中。初级氧化层增厚并向内部生长，而最外层的氧化物

开始溶解，将 Cu 释放到电解质中[50]，因此，青铜腐蚀的第一步是形成 SnO2 层。 

𝑆𝑛 + 2𝐻2𝑂 → 𝑆𝑛𝑂2 + 4𝐻+ + 4𝑒− (1-19) 

接着是 Cu 的氧化，速率决定的步骤是 Cu 阳离子通过 SnO2 层的迁移[51]。 

2𝐶𝑢 + 𝐻2𝑂 → 𝐶𝑢2𝑂 + 2𝐻+ + 2𝑒− (1-20) 

𝐶𝑢2𝑂 + 2𝐻+ → 2𝐶𝑢2+ + 𝐻2𝑂 + 2𝑒− (1-21) 

 

图 1-9 Cu-Sn/SnO2/Cu2O 电解质界面膜形成机理[47, 49] 

谭文龙[52]研究了 Co 元素对 Cu-Ni-Si 合金耐腐蚀性能的影响，Co 添加量分

别为 0、0.1%、0.3%和 0.5%。通过研究可以得出，Co 的添加对试样的自腐蚀电

位的影响较小，但随着其含量增加，试样的自腐蚀电流密度逐渐减小，极化电阻

逐渐增大，说明添加 Co 可以增强 Cu-Ni-Si 合金的耐蚀性，且含量在 0~0.5%范

围内时，Co 添加量越高，合金的耐腐蚀性能会越好。 

1.4  Cu-Ni-Al 合金体系 

1.4.1 纳米球状共格析出 L12- γ′相强化 Cu-Ni-Al 合金研究现状 

图 1-10(a-c)为 Cu-14.49Ni2.79Al 显微组织[53]。高 Cu 端 Cu-Ni-Al 合金常以

纳米球状 γ′相析出为主，该相与基体保持完全共格关系，这种小尺寸纳米球状析

出相可以起到好的强化效果，提升合金的力学性能的同时可以保证合金的耐蚀性
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能。然而需要注意的是该合金晶界处存在羽毛状不连续析出，会对合金塑性造成

影响。 

 

图 1-10 a) 接收状态下的 L12 析出相的暗场扫描透射电子显微镜(HAADF-STEM)图像；b-e)

对应的 Ni、Fe、Al 和 Cu K 线的能量色散 X 射线(EDX)图谱；f)由 L12析出相的(100)超晶

格反射形成的暗场图像及相应的电子衍射图案(插图)[53] 

为了评估微观组织变化对材料强度的影响，在每次热处理后完成硬度测量，

所得材料的硬度为 273±7HV。在 500°C下时效 100小时后，硬度增加到 294±3HV。

然而，在更高的温度下，材料的硬度显著下降，在 700°C 下热处理后，硬度最低

为 183±2HV。900℃超溶剂热处理的硬度值较高，为 255±5HV，500℃额外热处

理 100h 后硬度值进一步提高至 291±6HV。 

微合金化和塑性变形是进一步提升 Cu-Ni-Al 合金力学性能及耐蚀性能的有

效途径。添加促进析出元素，如 Si，同时进行剧烈塑性变形，实现高密度多类型

纳米相析出强化和形变强化，可以显著提升 Cu-Ni-Al 合金拉伸强度。Z.Sierpiński

等人[54]通过调整 Ni/Al 原子比制备 Cu-10Ni-3Al 合金，增加 L12-γ′相析出含量，

其强度提升至 1000MPa。进一步，Li zhou 等人[33]通过 Si 的微合金化和多工序热

处理及变形工艺配置，实现纳米球状 L12-γ′和 Ni2Si 相双相强化，合金拉伸强度

提升至 1180MPa。然而，Cu-Ni-Al 系列合金呈现出显著地拉伸强度-塑性倒置的

矛盾关系。析出强化和形变强化保证了合金的拉伸强度但延伸率很低，不利于后

续零部件加工同时应用过程中容易发生脆性断裂。显然，如何同时提升拉伸强度

及延伸率并兼顾耐蚀性能是 Cu-Ni-Al 合金发展的瓶颈。 
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图 1-11 Cu-10Ni-3Al 合金随时效时间其强度和塑性的变化[54]；在 450°C 时效 8 小时的合金

的高分辨透射电子显微镜(HRTEM)图像及相应的傅里叶变换图案(电子束方向[110]Cu)。(a)

来自 Ni2Si 的衍射；(b) 来自 Ni3Al 的衍射[33] 

1.4.2 立方状共格析出 L12- γ′相强化 Cu-Ni-Al 合金研究现状 

立方状的 L12-γ′强化相(空间群 Pm3̅m，晶格常数 0.3572nm)在 γ (Cu 基体相，

空间群 Fm3̅m，晶格常数 0.3524nm)相中形成共格分布的棋盘状析出结构。这种

γ/γ′两相的共格匹配特性构成了材料优异高温性能的核心机制[55]，其强化作用主

要来源于三个方面：共格界面强化效应、基体与析出相之间的弹性模量协调强化

机制，以及有序强化相本身带来的结构稳定性提升。 

基于 Ni 基超合金，立方共格析出可以有效解决合金耐高温性能不足的问题。

Cu 和 Ni 具有完全相同的面心立方结构，选择 Cu-Ni-Al 合金体系，Cu 基体为面

心立方结构，调整成分和制备工艺可以使 L12-γ′共格析出[56, 57]，将立方形态 L12-

γ′相与面心立方固溶体基体 γ 相的特征组织结构移植到 Cu-Ni-Al 合金中，以制备

新型 Cu 基超合金是完全可行的。 

基于以上的分析，近期研究中[58, 59]，通过合金成分及高温时效处理，改变了

两相错配度(δγ-γ′)，实现了立方形态共格析出。图 1-13 为不同 Ni+Al 含量 Cu100-

y(Ni3/4Al1/4) y 合金的 SEM 二次电子像，显示为 γ+γ′双相结构。随着(Ni+Al)含量的

增加，析出的 L12-γ′相的平均尺寸(dγ′)从 39 nm 逐渐增大到 360 nm，L12-γ′相的形
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状由球形变为立方体。当(Ni+Al)含量为 33%时(图(e))，立方状 L12-γ′相的所有侧

面(每个表面)开始出现凹陷，表明发生了分裂。随着溶质含量的增加，分裂现象

加剧(图(e-h))。L12-γ′相的形态变化和分裂行为与 δγ-γ′有关。溶质在 γ 和 L12-γ′相

中的溶解会引起各相晶格参数(a)的变化，从而影响两相(δγ-γ′)的晶格失配程度，这

是影响析出相形状演变和强化效果的关键因素。在镍基合金中，δγ-γ′与析出相形

状的关系:球形(0-0.2%)、长方体(0.5%-1.0%)和板条状(>1.25%)。此外，随着(Ni+Al)

含量的增加，L12-γ′相(fγ′)的体积分数发生变化，这也会影响合金的力学性能。 

 

图 1-12 时效处理的 Cu100-y (Ni3/4 Al 1/4) y 合金的扫描电子显微镜(SEM)二次电子图像[58] 

此外，Stobrawa J[59]等人观察了 Cu-16Ni-5Al 合金 550℃下长时间时效的显

微组织变化；发现纳米球状的 L12-γ′相随着时效温度的增加和时效时间的延长会

发生粗化，且其形态转变为近立方状。 

 

图 1-13 Cu1-x(Ni3/4Al1/4)x 合金及纯铜在 850°C 空气中 50-150 h 的等温氧化质量增加数据及

拟合曲线[60] 

图 1-13 显示了 Cu1-x(Ni3/4Al1/4)x 合金和纯铜在 850°C 空气中 50-150h 的等

温氧化质量增加数据。纯铜和 x=14.29~20 的合金的氧化质量增加迅速，发生了

剧烈的氧化，氧化层不断剥落。50h 后，样品几乎完全氧化，其质量增加分别为
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188.592、132.143 和 151.408mg/cm²。对于 x =25~50 的合金，质量增加的速度非

常缓慢，150h 后的质量增加分别为 11.513、0.756、0.462、0.336 和 0.189mg/cm

²。显然，随着 x 的增加，Cu1-x(Ni3/4Al1/4)x 合金的高温抗氧化性能增强。 

Li 等人[61]研究了 Cu50Ni37.5Al12.5 合金的高温自润滑特性，下图 1-14 为所选

材料与 Cu50Ni37.5Al12.5 合金的摩擦系数和磨损率。位于左下角的材料表现出较低

的摩擦系数和磨损率。目前，镍基高温合金被认为是一种在室温(RT)或高温(HT)

下具有优异力学性能的材料，而高熵合金则是具有简单晶体结构的无序固溶体，

同样表现出优异的室温或高温力学性能。在所选测试条件下，Cu50Ni37.5Al12.5 合

金的摩擦系数和磨损率优于某些镍基高温合金和高熵合金。 

 

图 1-14 典型自润滑材料及 Cu50Ni37.5Al12.5 合金的磨损率和摩擦系数[61] 

多组元化可以进一步提升 Cu-Ni-Al 合金的综合性能，以应对更多复杂和严

苛的工作环境。有研究表明[62]，加入 Si 元素会大大提升合金的综合性能。图 1-

15(a0-d0)展示了参考的 CuyNi3Al(y =16、24、36 和 60)三元系统的 SEM 二次电子

图像。在晶界处存在大量羽毛状的不连续析出物，同时随着 Cu 含量的增加，其

体积分数显著增加。特别是当 Cu 含量≥90%时，不连续析出物覆盖了晶粒内部和

晶界。添加 Si 后，不仅抑制了不连续析出，还促进了 γ′相的析出，如图(a1-d1)左

下角所示。为了评价 Cuy(Ni2.875Si0.125)Al 合金的应用前景，选取其他耐热铜合金

作为参考(除弥散增强铜合金外)，如图 1-16 所示，当前 Cu 合金的软化温度不超

过 923K，且随 Cu 含量的增加而降低。在 Cu 含量低于 80%的范围内，CuyNi3Al

和 Cuy(Ni2.875Si0.125)Al 合金的软化温度均在 1273K 附近或以上，较软化温度最高

的 CuAlFeNi 合金(923K)提高了~350K，表现出优异的耐热性。在 Cu 含量高于
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80%的范围内，CuCoCrSi 合金温度最高，为 873K。Cuy(Ni2.875Si0.125)Al 合金的软

化温度在 873K 附近或以上，软化温度最高为 973K，比 CuCoCrSi 合金提高了约

100K[62]。 

 

图 1-15 CuyNi3Al 和 Cuy(Ni2.875Si0.125)Al 合金二次电子像以及典型耐热铜合金(除弥散强化铜

合金外)的软化温度与铜含量的关系，如 CuyNi2.875Si0.125(Ni3Al)或 CuyAl 合金[62] 

图 1-16(a)展示了Cu85.71Ni10.72-xAl3.57Mx合金在室温下电导率随 x的变化情况。

对于 Cu85.71Ni10.72-xAl3.57Tix 合金，电导率随着 xTi 的增加先上升后下降，当 xTi 为

0.45at.%时达到最大值。当添加 1.34at.%和 1.79at.%的 Ti 后，电导率低于参考合

金。对于 Cu85.71Ni10.72-xAl3.57Nbx 合金，所有合金的电导率均高于参考合金，且其

随 x的变化趋势与Cu85.71Ni10.72-xAl3.57Tix合金相似，也呈现先上升后下降的趋势，

并在添加 0.89at.%Nb 时达到最大值。与上述两种合金体系不同，Cu85.71Ni10.72-

xAl3.57Vx 合金的电导率先下降，随后在 xV 为 0.45at.%时上升到最大值，之后随着

xV 的进一步增加而下降。与参考合金相比，添加 0.45at.%Ti、0.89at.%Nb 和

0.45at.%V 的合金电导率分别提高了 15.6%、9.1%和 17.2%。图 (b)展示了

Cu85.71Ni10.72-xAl3.57Mx合金在室温下硬度随 x 的变化情况。在 Cu85.71Ni10.72-xAl3.57Tix

合金中，硬度的变化趋势与导电性相似，当 xTi 为 0.45at.%时达到最大值，与参

考合金相比提高了 11.1%。相比之下，Cu85.71Ni10.72-xAl3.57Nbx 合金的硬度随着 xNb

的增加而持续下降，且所有合金的硬度均低于参考合金。然而，Cu85.71Ni10.72-

xAl3.57Vx 合金的硬度随着 xV 的增加呈现出不同的趋势。当添加 0.22at.%V 时，硬

度下降。随着 xV 的继续增加，合金的硬度先增加后下降，在 xV 为 0.45at.%时达

到最大值，提高了 15.1%，但 xV 为 1.34at.%和 1.79 at.%的合金硬度均低于参考

合金。在加热过程中，L12-γ′相可以重新溶解到基体中，导致 Cu-Ni-Al 合金的高

温软化现象。这可以被视为高温下溶质扩散的必然结果，同时也反映了合金的热

稳定性。图 1-16 展示了通过 Thermo-calc 软件计算的 Cu85.71Ni10.72-xAl3.57M0.45 合
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金在平衡条件下析出相体积分数随温度的变化情况。通过观察图 1-16 中蓝色线

所示的 L12-γ′相摩尔体积分数随温度的变化，可以注意到添加 M 元素延迟了 L12-

γ′相的重新溶解温度。其中，Ti 的作用更为显著，将参考合金中 γ′相的重新溶解

温度从 845K 提高至 1043K。 

 

图 1-16 通过 Thermo-calc 软件计算的时效 Cu85.71Ni10.72-xAl3.57M0.45 合金中各相的摩尔体积分

数以及时效 Cu85.71Ni10.72-xAl3.57Mx 合金在室温下的导电率(a)和硬度(b)随 M 含量 x 的变化[63] 

1.5 本文的研究内容 

通过成分以及热处理工艺的调控 Cu-Ni-Al 合金中 L12-γ′相呈现两种析出状

态：立方状及纳米球状，这赋予了合金不同的性能特征。立方状 L12-γ′相析出强

化合金具有高抗高温软化性能、高的强度、优异的抗高温氧化性能及高温自润滑

性能，纳米球状 L12-γ′相析出强化合金具有超高强度、耐磨性能及耐腐蚀性能。

因此，Cu-Ni-Al 合金是极具工业应用的合金体系。本文分别针对立方共格析出

Cu-Ni-Al 合金缺乏耐磨耐腐蚀性能基础数据及纳米球状共格析出 Cu-Ni-Al 合金

缺乏成分-显微组织-性能系统研究，以及多类型元素合金化对组织及性能的影响

研究的问题，下图 1-17 是本文的研究路线，具体进行了以下三方面的研究： 

(1) 针对高温长时效立方状 L12- γ′相析出强化 Cu-Ni-Al 三元合金，本研究旨在对

比分析不同微量元素对 Cu-Ni-Al 合金组织、耐磨性和耐腐蚀性的影响。选择

的元素包括具有较强焓相互作用的 Si、具有较弱焓相互作用的 Sn 以及具有

晶界强化作用的 Zr 和 Cr。研究合金化对立方状 L12-γ′相析出强化 Cu-Ni-Al

三元合金显微组织、耐蚀性能及耐磨性能的影响规律，并揭示其摩擦磨损机

制及腐蚀机理。 

(2) 针对纳米球状 L12-γ′相析出强化 Cu-Ni-Al 合金，连续改变 Cu 含量，研究成

分连续变化的 Cu-Ni-Al 合金显微组织、硬度、电导率、强度及软化温度的影

响，详细分析合金的强化机制，为 Cu-Ni-Al 合金后续成分设计及热处理工艺
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选择提供了实验及理论依据。 

(3) 基于“团簇加连接原子”结构模型，选择不同类型合金化元素并调整其含量，

同时合理配置变形加工工艺及热处理工艺，制备出多级异构组织的 Cu-Ni-Al-

Sn-Si 及 Cu-Ni-Al-Sn-Si-Co 合金，兼具非均匀细晶组织及纳米片层状 L12-γ′

相。进一步，系统研究合金的显微组织及力学性能的演变规律。更重要的是，

从原子基本性质及元素间相互作用角度详细讨论了合金化元素对显微组织及

性能的影响。 

 

图 1-17 本研究的研究路线图 
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第 2 章 实验材料与方法 

 

 

2.1 引言 

本文中所需的所有铸态合金均由真空熔炼炉铸造，所得的铸态合金再经过不

同的时效处理方法得到所需的时效态合金，然后再分别对不同的时效态合金进行

微观组织的表征，力学性能测试，软化温度测试，电化学腐蚀性能测试以及摩擦

磨损性能测试。本文所使用的微观组织表征仪器有光学显微镜，扫描电子显微镜，

透射电子显微镜，电子背散射衍射仪，X 射线衍射分析仪等；性能测试仪器有显

微硬度计，拉伸试验机，涡流电导仪，摩擦磨损试验机以及电化学工作站等。 

2.2 样品制备 

2.2.1 合金成分及其命名 

表 2-1 为本文中所涉及的合金及其合金命名。首先本文在 Cu-Ni-Al 三元相

图中锁定 Ni∶Al 原子比为 3∶1，画一条成分线(图中虚线)，在线上取 5 个成分点进

行研究，具体为 Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y(y=75.00，80.00，85.71，90.00，93.75；原子分

数)。用于研究成分连续变化的 Cu-Ni-Al 系列合金的低温时效对其显微组织及性

能演变的规律。 

其次为了讨论微量元素的添加对 Cu-Ni-Al 合金组织、耐磨性和耐腐蚀性的

影响。选择的元素包括具有较强焓相互作用的 Si、具有较弱焓相互作用的 Sn 以

及具有晶界强化作用的 Zr 和 Cr。因为存在立方共格 L12-γ′相，并且具有显著的

耐高温软化性能，因此本文使用 Cu75.00Ni18.75Al6.25 合金作为参考，添加微量元素

Si，Sn 以及 Cr 和 Zr，标记为 Cu75-X。 

最后本文首先基于“团簇加连接原子”结构模型，以 Cu80.00Ni15.00Al5.00 合金

为基准合金作参考，选择不同类型合金化元素并调整其含量，同时合理配置变形

加工工艺及热处理工艺，制备出具有晶粒及析出相多级多尺度异构组织的 Cu-Ni- 

Al-Sn-Si 及 Cu-Ni-Al-Sn-Si-Co 合金。 
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表 2-1 本文所涉及的合金及其命名 

2.2.2 合金熔炼以及热处理工艺 

本论文中所有铸锭的成分如表 2-1 所示，系列金均采用 WK 型非自耗真空电

弧炉(图 2-1)制备，原料 Cu、Ni、Al、Cr、Zr、Si、Sn 及 Co 的纯度均为 99.99wt.%

及以上，为使合金成分均匀，需重复熔炼 5 次以上。熔炼过程中，腔室内的真空

度抽至 6×10-3Pa 以下并充入压强约为 0.5 个标准大气压的高纯度氩气作为保护。 

铸锭全部置于马弗炉进行后续处理，为防止合金被氧化，所有样品均进行封

管处理。所有合金的固溶温度通过差热分析(DTA)曲线[64]确定，保证消除所有枝

晶偏析。Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y 合金的热处理方式为进行 1050°C/2h 固溶处理，迅速

水淬，随后进行 450°C/12h 时效处理，空冷至室温；Cu-X 合金采用 1050℃/4h 固

溶处理，随炉冷却+450℃/4h 时效处理，随炉冷却；Cu-Ni-Al-Sn-Si 及 Cu-Ni-Al-

Sn-Si-Co 合金采用 1000ºC/4h，水淬，随后将固溶态样品进行冷轧处理，变形量

为 90%。最后，将冷轧后样品进行时效处理，工艺为 450ºC/54h，随炉冷却。 

合金种类 成分 合金命名 

Cuy(Ni3/4Al1/4)100-

y(y=75.0，80.00，

85.71，90.00，

93.75) 

Cu75.00Ni18.75Al6.25 

Cu80.00Ni15.00Al5.00 

Cu85.71Ni10.72Al3.57 

Cu90.00Ni7.50Al2.50 

Cu93.75Ni4.69Al1.56 

Cu75 

Cu80 

Cu85 

Cu90 

Cu95 

  

Cu75.00Ni18.75Al6.25 

Cu75.00Ni17.19Al6.25Si1.56 

Cu75.00Ni17.19Al6.25Sn1.56 

Cu72.00Ni18.18Al9.09Cr0.65Zr0.08 

 

Cu80Ni15Al4.375Si0.3125Sn0.3125 

Cu80Ni14.6875Al4.375Sn0.3125Si0.3125Co0.3125 

 

Cu75 

Cu75-Si 

Cu75-Sn 

Cu-72-CrZr 

 

Co-free alloy 

Co-containing alloy 
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图 2-1 WK 型非自耗真空电弧炉 

2.3 微观组织表征方法 

(1)光学显微镜(OM) 

采用光学显微镜(OM，Zeiss，Axiolab Al)对样品进行金相观察。金相制样过

程如下：首先采用 SiC 砂纸(800#-3000#)对样品进行研磨，随后采用金刚石抛光

膏以及硅胶悬浮液对样品进行粗抛和精抛直至样品表面无划痕，随后利用腐蚀液

(10gFeCl3+25mlHCl +100mlH2O)对样品进行腐蚀。 

(2)扫描电子显微镜(SEM) 

样品表面在扫描电子束作用下会因微区特征差异引发不同强度物理信号，这

些信号包括形貌、原子序数、化学成分、晶体结构或位向等方面，不仅能够反映

样品表面全面信息，而且可以调制获得二次电子成像、背散射电子成像、电子背

散射衍射及 X 射线能谱等结果。本文使用配有 X 射线能谱(EDS,Oxford INCA X-

ACT, Oxford, United Kingdom (UK))的扫描电子显微(SEM,日本日立,SU8600)观察

了样品的显微组织形貌，区域成分分析，断口形貌以及摩擦磨损样品表面形貌等

(图 2-2)。 

 

图 2-2 扫描电子显微镜 
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(3)透射电子显微镜(TEM) 

为了进一步确定合金中各个晶体的结构信息，使用透射电子显微镜(TEM, 

JEM-2100F, 200 kV, Tokyo, Japan or Philips Tecnai G2, Amsterdam, the Netherlands)

对样品进行进一步分析(图 2-3)。TEM 样品制备方法：首先，从样品中取出一小

块薄片。接下来，使用砂纸、磨抛机等工具逐步将样品进行减薄。然后，将减薄

后的样品放入离子轰击减薄装置中。在高真空环境下，使用高能量离子束对样品

进行轰击减薄和抛光，直到获得透明的薄片。 

 

图 2-3 透射电子显微镜 

(4)X 射线衍射分析仪(XRD) 

采用 X 射线衍射仪(XRD，日本理学 Smartlab SE 型，Cu 靶 Kα 辐射 λ=0.15

406nm)进行物相结构分析(图 2-4)，扫描速度为 4°/min，扫描范围为 20-100°。得

到的图使用 jade 软件进行精修。XRD 通过捕捉晶体对 X 射线的衍射信号，将微

观原子排列转化为宏观可测的衍射图谱，是揭示材料晶体结构的技术。其核心在

于布拉格定律和晶体结构的周期性，可用于确定材料中存在的晶体种类，解析晶

胞参数、空间群，通过峰位偏移计算应力等。 



安徽工程大学硕士学位论文 

21 

 

 

图 2-4 X 射线衍射分析仪 

(5)扫描探针显微镜(SPM) 

采用扫描探针显微镜(SPM, SPM-9700HT, Kyoto, Japan)进行精细地样品表面

形貌分析、表面电流及表面电势分析(图 2-5)。为了保证测量的准确性，对样品表

面进行氩离子抛光以消除表面应力。合金的耐蚀性能与材料表面电子行为密切相

关。电子功函数指的是在没有动能的情况下将金属内部费米能级的电子移动到其

表面所需的最小能量，是金属的基本电子性质之一，与合金耐蚀性能密切相关。

微量元素的添加势必会引起材料显微组织的变化及表面电子行为的改变。扫描探

针显微镜电势模式中，通过探针可以测量出平衡静电力的直流电压的大小即为所

测得的接触电位差，VCPD，即表面电势。通过表面电势及已知探针的功函数，可

以获得合金表面各区域的功函数变化，将合金表面功函数可视化，便于建立合金

成分-显微组织-功函数之间的联系。 

 

图 2-5 扫描探针显微镜 
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(6)电子背散射衍射(EBSD) 

电子背散射衍射(Electron Backscatter Diffraction，Oxford Instrument, Sym-

metry S2)是一种基于电子衍射原理的材料表征技术。它结合了电子显微镜和衍射

技术，可以提供材料晶体结构以及晶体取向信息。在 EBSD 分析中，电子束会与

材料中的晶体相互作用，并产生背向散射。这些散射电子的角度和强度可以通过

衍射记录下来。通过收集大量的衍射数据，可以获得材料的晶体结构和取向信息。

EBSD 技术可用于分析材料的晶体学特性，包括晶体结构、晶体取向、晶界分布、

晶体缺陷等。它在材料科学、金属学、地球科学等领域具有广泛的应用。将变形

后的样品采用 SiC 砂纸(800#-3000#)对样品进行研磨，随后采用金刚石抛光膏以

及硅胶悬浮液对样品进行粗抛和精抛直至样品表面无划痕，研究变形微观结构，

并使用 Channel 5 软件对数据进行后续处理。 

(7)光学 3D 表面轮廓仪 

采用 3D 表面轮廓仪(WLI, SuperView W1, Chotest, China)对摩擦磨损表面进

行表征分析。将待测样品放置于载物台上，通过测量软件调节定位扫描位置后，

测量软件实时获取图像，扫描完成后，分析软件自动重建出 3D 图像，操作者可

在分析软件界面对图像进行摆正，滤波，提取区域等处理后，通过各种工具进行

距离，台阶高，表面轮廓以及表面粗糙度等参数的测量分析[65]。 

2.4 性能测试方法 

(1)硬度测试 

使用时代山峰 HVS-1000 型数字显微硬度计对合金进行维氏硬度测试。测试

条件为使用相对夹角为 136°的金刚石正四棱锥压头，加载载荷为 2N，加载时间

为 10s。通过测量菱形压痕的两个对角线长度来计算样品的维氏硬度。每个样品

至少进行 10 次测试，以获得平均值和标准差。 

(2)软化温度测试 

铜合金软化温度测试需要在 200~1000°C 范围内选择不同温度进行，试样放

入马弗炉保温 1 小时后自然冷却至室温，通过绘制温度-硬度曲线确定硬度降至

原始值 80%对应的特定保温温度，该测试记录材料受热后硬度变化特征，建立温

度参数与材料软化状态的对应关系。 

(3)电导率测试 
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使用涡流电导仪(Sigma 2008B, Xiamen, China)测试了室温下合金的电导率。

测试时，测试时需要使得探头的尺寸小于样品表面的尺寸，探头需要全覆盖样品

表面，且样品表面需要进行简单的抛光处理，使得表面无氧化层，所用的探头尺

寸为 Φ14mm。电导率单位选取 IACS(International Annealed Copper Standard)。 

(4)室温拉伸性能测试 

采用 UTM5504 型微控电子万能试验机测试合金的室温拉伸性能(UTM5504, 

Shenzhen, China)(图 2-6)，拉伸应变速率为 1×10-4s-1。首先用电火花切割机将原样

切成尺寸为 4mm×1.5mm×30mm(宽度×厚度×长度)的拉伸试样，在测试前用 SiC

砂纸研磨试样表面，然后将表面进行简单抛光使其光滑。拉伸试验根据金属材料

室温拉伸试验国家标准进行(GB/T228.1-2010)。根据所得到的应力-应变曲线来获

取材料的各项力学性能指标。 

 

图 2-6 微控电子万能试验机 

(5)室温摩擦磨损性能测试 

合金摩擦磨损性能采用销-盘式高温摩擦磨损试验机(HT-1000, Lanzhou, 

China)测试(图 2-7)，摩擦时间 30min，施加载荷为 10N，对摩材料为直径 6mm 的

GCr15 钢球，转速为 200rpm/min，旋转半径为 3mm。先用电火花线切割机将样

品切成 10*10mm 的小方块，然后用 SiC 砂纸将样品磨抛光滑。磨痕形貌表征采

用光学 3D表面轮廓仪观察(WLI, SuperView W1, Chotest, China)。磨损率(W=V/PS)

是通过磨损体积(V)与正常载荷(P)和滑动距离(S)的比值来测量的。 
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图 2-7 摩擦磨损试验机 

(6)电化学腐蚀性能测试 

电化学测试在电化学工作站(Double potentiostat, CHI760E, Shanghai Chen­ 

hua, China)上进行，采用传统的三电极系统。工作电极的工作区域为 10mm×10mm，

参比电极为 Ag/AgCl 电极，惰性电极为尺寸 20mm×20mm 的铂网。电化学试验

溶液选用 3.5%NaCl 溶液。实验开始前进行开路电位试验 1h 后得到电化学试验

结果。动电位极化测试在−0.6V~0.2V 范围内进行，扫描速率为 1mV/s。采用 Tafel

外延法获得了自腐蚀电位(Ecorr)和腐蚀电流密度(Icorr)等参数。电化学阻抗谱(EIS)

的振幅为 10mV，频率范围为 105Hz~10−2Hz。采用 Zsimpwin 软件对 EIS 数据进

行拟合。 
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第 3 章 纳米球状 L12-γ′相强化 Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y合金显微组

织与性能研究 

 

目前，关于 Cu-Ni-Al 合金的研究主要集中在(Cu87Ni10Al3)成分点附近，经变

形加工后该合金强度可达 1000MPa，且耐磨和耐蚀性能良好。目前尚无成分连续

变化的 Cu-Ni-Al 系列合金的低温时效处理对其显微组织及性能演变规律的系统

研究。本章锁定 Ni∶Al 原子比 3∶1，制备了系列 Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y(y=75.00，80.00，

85.71，90.00，93.75；原子分数)合金，并详细探讨了合金性能(硬度、电导率及软

化温度)、合金成分及显微组织之间的关联。 

3.1 固溶态 Cuy(Ni3/4 Al1/4)100-y合金显微组织分析 

图 3-1(a~e)为固溶态 Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y(y=75.00，80.00，85.71，90.00，93.75；

原子分数)合金 OM 组织图像。 

 

图 3-1 固溶态 Cuy(Ni3/4 Al1/4)100-y(y=75.00，80.00，85.71，90.00，93.75；原子分数)合金

(a~e)金相及(f)XRD 图谱(插图为通过谱线拟合获得的 Cu 基体晶格参数) 

可以看出，经过固溶处理后，Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y 合金在铸造过程中由于组元

熔点不同所形成的枝晶偏析被消除，元素分布均匀。所有合金均呈等轴晶状，其

晶粒尺寸为数百到一千微米。图 3-1(f)为Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y(y=75.00，80.00，85.71，
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90.00，93.75；原子分数)合金经固溶处理后的 XRD 图谱。可以看出，系列

Cuy(N3/4Al1/4)100-y 合金的谱线中均只存在 Cu 基体的衍射峰，表明经过固溶处理后

所有合金都形成了单相固溶体。为了更好地反映溶质元素固溶对 Cu 基体晶格参

数的影响，利用 jade 软件去除每张衍射谱的仪器误差、零点漂移和 CuKα2 辐射

然后对全谱进行拟合，以获得 Cu 固溶体的晶格参数(a)拟合计算结果(图 3-1(f)右

上角插图 )。可以看出，随着 Cu 含量增加， aγ 值逐渐增加，但均小于

aCu(0.3615nm)(红色虚线位置)，这主要是因为 Cu 基体中存在相对较小原子半径

的 Ni 和强相互作用的组元 Al 的固溶。aCu 的大小与 Cu 基体纯净度有关，Cu 含

量越多(Ni 和 Al 固溶越少)，Cu 基体晶格参数越大，偏离纯铜的晶格常数的程度

越小。 

3.2 时效态 Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y合金显微组织分析 

固溶态 Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y (y=75.00，80.00，85.71，90.00，93.75；原子分数)

合金经时效处理后金相组织如图 3-2(a~e)所示。 

 

图 3-2 时效态 Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y(y=75.00，80.00，85.71，90.00，93.75；原子分数)合金的

(a~e)OM 组织图像及(f)XRD 图谱 

可以发现等轴晶粒内部出现大量的退火孪晶。随着 Cu 含量的增加，退火孪

晶的体积分数及尺寸逐渐增大。对于低堆垛层错能的金属而言，在变形和退火过

程中晶界发生迁移并在晶界角处(111)面的原子堆垛顺序发生偶然错排，形成层错
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出现孪晶界[66, 67]。有研究表明，纯 Cu 的堆垛层错能较低，约 78mJ/m2，因此容

易形成退火孪晶[68]。Al 元素的添加往往能迅速降低 Cu 基体的层错能[69]，使得退

火过程中孪晶的形成更加容易。因此 Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y(y=75.00，80.00，85.71，

90.00，93.75；原子分数)合金中孪晶的体积分数与溶质元素的含量密切相关。图

3.2(f)为时效态 Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y(y=75.00，80.00，85.71，90.00，93.75；原子分

数)合金的 XRD 图谱。对比可以看出，Cu75.00(Ni3/4Al1/4)25.00 合金谱线中除了 Cu

基体的衍射峰外，还出现了衍射角约 25°的衍射峰，通过标定发现该峰为(100)L12-

γ'相。而在其他合金的 XRD 图谱中很难发现 L12-γ'相的衍射峰，这可能与 L12-γ'

相的含量以及 Cu 基体与 L12-γ'相始终保持共格关系同时存在强择优取向有关。 

 

图 3-3 时效态 Cu75.00Ni18.75Al6.25 合金的(a)SEM 二次电子像、(a1)TEM 明场像、(a2)暗场像

及(a3)相应的 SAED 分析；时效态(b)Cu80.00Ni15.00Al5.00 合金、(c)Cu85.71Ni10.72Al3.57 合金、

(d)Cu90.00Ni7.50Al2.50 合金及(e)Cu93.75Ni4.69Al1.56 合金的 SEM 二次电子像 

图 3-3(a)为时效态 Cu75.00(Ni3/4Al1/4)25.00 合金的 SEM 二次电子像。可以看出

Cu 基体中存在纳米颗粒析出。为了获得这些纳米颗粒的结构信息，对其做 TEM

明场像及相应的选区电子衍射分析，可知这些基体上析出的纳米颗粒均为简单立

方结构 L12-γ'相，且与基体保持完全共格关系。选择电子衍射图谱中的弱衍射点

(黄色圆圈)进行暗场像分析，更好地显示了 L12-γ'相的析出状态，其尺寸为几纳

米至十几纳米不等。图 3-3(b~e)为时效态 Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y(y=75.00，80.00，85.71，

90.00，93.75；原子分数)合金的 SEM 二次电子像。可以看出，随着 Cu 含量的增

加，Cu 基体上纳米颗粒的析出含量逐渐减少，时效态 Cu93.75(Ni3/4Al1/4)6.25 合金中

甚至很难发现纳米颗粒的析出。这说明了 L12-γ'相的体积分数与(Ni+Al)含量密切

相关，合金中(Ni+Al)含量越高，越有利于 L12-γ'相的析出。 
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3.3 时效态 Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y合金室温性能及高温性能 

图 3-4(a,b)为固溶态和时效态 Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y(y=75.00，80.00，85.71，90.00，

93.75；原子分数)合金的硬度及电导率。可以看出，由于固溶态 Cuy(Ni3/4Al1/4)100-

y(y=75.00，80.00，85.71，90.00，93.75；原子分数)合金为 Cu 基体单相组织，无

析出强化效果，因此合金硬度低。同时，Cu 基体内存在大量的溶质固溶，增加

了对自由电子的散射作用，导致合金的电导率不高。时效态 Cuy(Ni3/4Al1/4)100-

y(y=75.00，80.00，85.71，90.00，93.75；原子分数)合金的微结构包括 L12-γ′和 Cu

基体，其电导率和硬度的变化分别与基体中溶质固溶和 L12-γ′相的析出相关。固

定 Ni/Al 原子比，随着 Cu 含量的增加，(Ni+Al)含量不断减少，Cu 基体中溶质固

溶的量以及 L12-γ′相析出量也相应减少，因此合金电导率上升而硬度下降。其中

Cu75.00(Ni3/4Al1/4)25.00 合金硬度最高，为 HV295.6；而 Cu93.75(Ni3/4Al1/4)6.25 合金电

导率最高，为 24.4%IACS。时效态 Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y(y=80.00，85.71，90.00，93.75；

原子分数)合金应力-应变曲线以及极限抗拉强度(σUTS)，屈服强度(σYS)和延伸率(δ)

随 Cu 含量的变化如图 3-5 所示。因 y=75.00 的合金性能较好，比较其他 4 种成

分的合金规律。可以看出，随着 Cu 含量的增加，Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y(y=80.00，85.71，

90.00，93.75；原子分数)合金的 σUTS 及 σYS 逐渐减小。其中，Cu80(Ni3/4Al1/4)20 合

金的 σUTS 及 σYS 最大，分别为 677MPa 及 525MPa。析出强化 Cuy(Ni3/4Al1/4)100-

y(y=80.00，85.71，90.00，93.75；原子分数)合金力学性能的变化与显微组织演变

密切相关。根据前面的微观结构分析可知，时效态 Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y(y=80.00，

85.71，90.00，93.75；原子分数)合金中存在大量退火孪晶，且(Ni+Al)含量越多，

退火孪晶的尺寸越小，其细晶强化效果越明显。另外，Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y(y=80.00，

85.71，90.00，93.75；原子分数)合金时效过程中存在 L12-γ′相的析出，其提供的

强化效果与 L12-γ′相的尺寸及体积分数明显相关。随着 Cu 含量的增加，(Ni+Al)

含量的添加量越少，合金时效过程中析出的 L12-γ′相越少，因此合金的强化效果

减弱。时效态 Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y(y=80.00，85.71，90.00，93.75；原子分数)合金的

δ 先升高后降低，Cu 含量为 85.71%时为极值点。Cu 含量越高，L12-γ′相的体积

分数越少，拉伸过程中更有利于变形，合金的塑性越好。但对于时效态

Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y(y=80.00，85.71，90.00，93.75；原子分数)，Cu 含量的增加不

能始终保证合金塑性的增加，还需要考虑晶粒尺寸对合金塑性的影响。Cu 含量
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较低的 Cu-Ni-Al 合金时效过程中存在大量的退火孪晶，有效增加了合金的延展

性及加工硬化能力[70-72]。 

 

图 3-4 (a)固溶态及(b)时效态 Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y(y=75.00，80.00，85.71，90.00，93.75；原子

分数)合金电导率及硬度 

 

图 3-5 时效态 Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y(y=80.00，85.71，90.00，93.75；原子分数)合金的(a)应力-应

变曲线以及(b)σUTS，σYS 和 δ 随 Cu 含量的变化 

Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y(y=80.00，85.71，90.00，93.75；原子分数)合金拉伸试样断

口形貌如图 3-6 所示。可以看出，Cu80.00(Ni3/4Al1/4)20.00 合金的断口均呈现出韧窝

和解理台阶混合形貌。当 Cu 含量增加至 85.71%时，合金断口处韧窝更多且深，

说明合金塑性提升。继续增加 Cu 含量，合金的韧窝数量显著减少，这与合金拉

伸测试中延伸率下降的结果相对应。 

软化温度是反映 Cu 合金耐温性能的重要指标，Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y(y=75.00，

80.00，85.71，90.00，93.75；原子分数)合金保温温度-硬度曲线如图 3-7 所示。

时效态 Cu75.00(Ni3/4Al1/4)25.00 合金硬度随着温度升高缓慢下降，1000°C 时其硬度

值仍然高于室温硬度的 80%，因此合金的软化温度为 1000°C。 
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图 3-6 时效态 Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y(y=80.00，85.71，90.00，93.75；原子分数)合金拉伸试样断

口形貌 SEM 二次电子像 

 

图 3-7 时效态 Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y(y=75.00，80.00，85.71，90.00，93.75；原子分数)合金硬

度-保温温度曲线 

时效态 Cu80.00(Ni3/4Al1/4)20.00 及 Cu85.71(Ni3/4Al1/4)14.29 合金硬度在 800°C 时下

降至原始硬度的 80%以下，合金已经发生软化，其软化温度位于 600~800°C。继

续增加 Cu 含量，合金抗软化性能显著下降，600°C 时合金硬度值已经下降至原

始硬度的 80%以下，其软化温度位于 400~600°C。L12-γ′相是高温稳定相，其析
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出形态、尺寸及体积分数与合金的软化性能息息相关。(Ni+Al)含量越高，L12-γ′

相体积分数越大，合金的抗软化性能越好。然而，需要指出的是，同一合金成分，

L12-γ′相析出形态不同，其抗软化性能也不同。对比立方状 L12-γ′相共格析出强化

Cu-Ni-Al 合金，纳米球状 L12-γ′相对合金抗软化性能的提升稍弱。综上，L12-γ′相

共格析出强化 Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y(y=75.00，80.00，85.71，90.00，93.75；原子分数)

合金通过不同的热处理工艺可以获得不同的显微组织状态，合金性能可以宽范围

调控，可适应不同的工作领域。通过高温时效，可以获得立方状 L12-γ′相，表现

出优异的软化温度、较高的硬度或强度以及一定的导电性。当采用低温时效时，

合金显微组织中出现大量的退火孪晶，以及纳米球状 L12- γ′相，合金具有更高的

硬度、强度及延伸率，但抗软化性能稍弱。对于 Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y(y=75.00，80.00，

85.71，90.00，93.75；原子分数)合金的未来发展，可以进一步通过多组元化设计

及热处理工艺调控提升合金的综合性能，以适应更多的工作场景。本研究为高性

能 Cu 合金成分设计提供了理论及实验依据。 

3.4 本章小结 

本研究固定Ni/Al原子比为3∶1，设计并制备了系列Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y(y=75.00，

80.00，85.71，90.00，93.75；原子分数)合金。在宽 Cu 含量变化的条件下，研究

了低温时效处理对 Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y(y=75.00，80.00，85.71，90.00，93.75；原子

分数)合金显微组织及性能(包括硬度、电导率、强度、延伸率及软化温度)的影响。

具体结论如下： 

(1) 低温时效处理后，Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y(y=75.00，80.00，85.71，90.00，93.75；原

子分数)合金显微组织中出现大量的细小退火孪晶，同时 Cu 基体上析出纳米

球状的 L12-γ'共格析出相。随着(Ni+Al)含量增加，退火孪晶含量增加且细小，

L12-γ'相的析出含量也逐渐增加。 

(2) 低温时效后 Cu-Ni-Al 合金的强化机制包括细晶强化和析出强化，随着 Cu 含

量增加((Ni+Al)含量减少)，退火孪晶含量减少且 L12-γ′相的析出含量逐渐降

低，合金硬度、屈服强度及极限抗拉强度也随之增加。而合金导电性能随着

固溶在 Cu 基体中溶质含量的增加而减弱。 

(3) L12-γ′相共格析出强化 Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y(y=75.00，80.00，85.71，90.00，93.75；

原子分数)合金通过不同的热处理工艺可以获得不同的显微组织状态，合金性
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能可以宽范围调控，可适应不同的工作领域。高温时效处理后 L12-γ′相呈立方

状，具有优异的软化温度、较高的硬度或强度以及一定的导电性能。采用低

温时效时，合金显微组织中出现大量的退火孪晶，以及纳米球状 L12-γ′相，合

金具有更高的硬度、强度及延伸率，抗软化性能稍弱。 
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第 4 章 纳米球状 L12-γ′相共格析出强化 Cu-Ni-Al 合金成分

设计及性能优化 

 

 

上一章研究讨论了成分连续变化的纳米球状L12-γ′相共格析出强化Cu-Ni-Al

三元合金的显微组织与性能的关系。随着工业产业的发展，对合金的组织性能提

出了更高的要求，Cu-Ni-Al 三元合金不能满足现有的需求。多组元化可以进一步

提高 Cu-Ni-Al 合金的综合性能，以应对更苛刻的要求。 

Cu-Ni-Al 合金的时效过程涉及连续析出与不连续析出的协同作用。不连续析

出的界面前沿作为溶质骤变区，可能成为裂纹萌生源[73]。为此，研究重点集中于

促进连续析出并抑制不连续析出。虽然层片状 L12-γ′相的强化效应略逊于纳米球

状相，但其共格界面可促进位错跨界面传递，有效缓解应力集中。通过调控具有

跨尺度晶粒/析出相的多级异质结构 Cu-Ni-Al 合金中晶粒尺寸、体积分数以及层

片状 L12-γ′相特征参数，有望实现强度-塑性的协同提升。然而，由于晶粒与析出

相热稳定性的差异导致两者难以在相同温域内稳定共存，目前鲜见具有类似结构

的 Cu-Ni-Al 合金体系报道[74]。 

本章运用了基于“团簇+连接原子”模型的 Cu-Ni-Al 合金成分设计方法，该

方法涵盖了不同合金元素的选择及其含量的确定。通过定制化的变形加工技术和

热处理工艺，成功制备了具有非均匀细晶分布和层片状 L12-γ′相的多级异质结构

Cu-Ni-Al 合金。此外，研究了微观组织和力学性能的演变规律，并基于原子特性

和元素相互作用探讨了合金元素对微观组织和性能的影响机制。该研究为 Cu-Ni-

Al 合金的研发提供了理论指导和实验数据，同时为高强度、高塑性和耐腐蚀铜

合金的成分设计和微观组织控制提供了新思路。 

4.1 Co-free 和 Co-containing 合金成分设计 

多组元化设计中多种类型合金化元素的添加势必造成合金成分的复杂性。在

探索成分设计的过程中，研究者们通过大量理论和实验的方法探索出了诸多有效

的合金设计方法，如热力学计算、第一性原理计算等。然而，这些方法都无法确

定多组元合金化时添加的元素种类、含量，比例与合金最终性能的直接关系。

Dong 等人[75]从化学近程序出发提出了“团簇+连接原子”模型，可以用来描述各
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种固溶体相及复杂第二相的特征，很好地指导了合金多组元化设计，已成功应用

于如 Cu 合金、Ni 基高温合金、马氏体不锈钢及 Ti 合金等多种工程合金的成分

优化设计。根据“团簇+连接原子”模型，固溶体相及复杂第二相可以分为基础

团簇和连接原子两个部分，用类分子簇式“[团簇]连接原子 x”表示。团簇内的原

子遵循密堆垛，团簇之间不显示任何重叠，仅用连接原子连接。这些单位代表了

整个结构的最小粒子，就像分子代表化学物质一样[76]。 

因此，本章采用“团簇+连接原子”模型指导 Cu-Ni-Al 合金成分设计。团簇

公式考虑基体部分和析出部分，每一部分都用团簇和连接原子来描述，如上所述。

Cu 基体的团簇取面心立方(FCC)结构中最接近的坐标多面体，即配位数为 12 的

立方八面体。长期实验证实，Cu 合金中的连接原子为 3 个[77, 78]。因此 Cu 基体

的团簇式可以表述为[Cu-Cu12]Cu3。另外，考虑 Cu 基体中存在少量 Ni 的固溶，

其中还存在[Ni-Cu12]Ni3 团簇。Cu-Ni-Al 合金中主要强化相为 L12-γ′相，我们的前

期研究中已经证实该相中存在 Cu 的固溶，其成分接近于 Ni2CuAl[79]。因此，L12-

γ′ 相的团簇可以理解成 Al 占据中心原子位置 (ΔHCu-Al=-1kJ/mol ， ΔHNi-

Al=−22kJ/mol，ΔHCu-Ni=4kJ/mol)[80]，Ni 与 Al 的相互作用最强，因此 Ni 占据了第

一相邻的位置，而 Al 占据第二近邻位置。另外，由于 Cu 和 Ni 在元素周期表中

相邻且具有相似的特性，它们可以形成无限固溶的固溶体，第一邻位的 Ni 很可

能被 Cu 取代。因此，强化相的团簇式可以表达为[Al-Ni8Cu4]Al3。 

基于上述分析，Cu-Ni-Al 合金的团簇式可以表示为{[Cu-Cu12]Cu3}x{[Ni-

Cu12]Ni3}y{[Al-Ni8Cu4]Al3}z，通过改变 x，y，z 的值可以调整合金成分。为了确

定参数的数值，以 Hiduron®130(Cu-14.4Ni-2.7Al)合金为参照，其团簇式可以确

定为{[Cu-Cu12]Cu3}3{[Ni-Cu12]Ni3}1{[Al-Ni8Cu4]Al3}1。Si 和 Sn 均为强相互作用

元素(其中 Si 更强)，对合金性能的提升十分有利，因此本章拟同时添加 Si 和 Sn。

由于 Si 和 Sn 是相同的主族元素，Si 与 Cu 及 Ni 之间的相互作用更强(ΔHSi-

Cu=−19kJ/mol，ΔHSi-Ni=−40kJ/mol，ΔHSi-Sn=−11kJ/mol)[80]，因此，Si 及 Sn 会占据

L12-γ′相团簇式中 Al 的位置。在 Cu-Ni-Sn 和 Cu-Ni-Si 合金的研究中，Co 元素可

以促进析出并提升析出相的热稳定性。因此，为了探讨 Co 元素对 Cu-Ni-Al-Sn-

Si合金(简称Co-free合金)显微组织及力学性能的影响，本章进一步基于团簇式，
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以少量的 Co 替代 Ni 元素，设计了 Cu-Ni-Al-Sn-Si-Co 合金(简称 Co-containing 合

金)。具体合金成分及设计步骤如图 4-1 所示。 

 

图 4-1 Cu-Ni-Al 合金主要设计策略及团簇结构流程图 

4.2 Co-free 和 Co-containing 合金的力学性能 

Co-free 合金与 Co-containing 合金的室温工程应力-应变曲线如图 4-2 所示，

Co-free合金的极限抗拉强度(σUTS)、屈服强度(σYS)和伸长率(δ%)分别为 1148MPa，

1037MPa及 6.5%。添加Co后，合金 σUTS，σYS及 δ%均得到提升，分别为 1184MPa，

1076MPa 及 9.2%。应变硬化率(θ)是指材料在承受塑性变形过程中，真应力作为

真应变的函数的变化率，也称为应变变化模量。它反映了材料抵抗变形能力随塑

性变形量增大的程度，是衡量材料塑性变形能力的一个重要指标，一般公式为

𝜃 = 𝑑𝜎 𝑑𝜀⁄ ,其中𝜎为真实应力，𝜀为真实应变[81]。塑性变形初期合金应变硬化速率

急剧下降，且随着应变进一步增加，其值逐渐下降，整个变形过程中合金均保持

高应变硬化能力(图 4-2(a)中插图)，同时 Co-containing 合金的均匀延伸率明显比

Co-free 合金高。因此，Co 的添加显著提升了合金力学性能，应变硬化能力及均

匀变形能力。为了进一步明确本研究中的合金性能水平，将其与文献提及的以及

商用的 Cu-Ni-Al 合金性能进行对比，如图 4-2(b)所示。传统合金化及变形工艺能

显著提升合金拉伸强度，但延伸率明显下降。与现有的 Cu-Ni-Al 合金相比，Co-

free 合金与 Co-containing 合金拉伸强度及延伸率皆有较大的提升，同时拥有良好

的均匀延伸率，使其在图 4-2(b)中占据突出地位。 
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图 4-2 拉伸工程应力-应变曲线(插图为室温下合金相应的应变硬化率(SHR)曲线)(a)；以及

Co-free 合金和 Co-containing 合金的拉伸强度与断裂伸长率(与其他已报道的合金和商业合

金相比)(b) 

4.3 Co-free 和 Co-containing 合金显微组织分析 

 

图 4-3 Co-free 合金和 Co-containing 合金的金相组织(a-b)；Co-containing 合金的反极图和相

应的核平均取向差图(c-d) 

图 4-3(a-b)展示了 Co-free 合金和 Co-containing 合金的金相组织。Co-free 合

金呈现出三个不同的区域：未再结晶(NRX)区域、细晶(FG)区域以及由超细晶

(UFG)区域构成的变形带。在 Co-containing 合金中，未再结晶区域不太明显，其

微观结构主要由超细晶和细晶区域组成。进行电子背散射衍射(EBSD)分析以确

定 Co-containing 合金的晶粒分布。图 4-3(c)表明，超细晶区域的晶粒尺寸和体积

分数分别约为 0.68μm和 39.3%，而细晶区域的晶粒尺寸和体积分数分别约为 7μm
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和 60.7%。取向差与几何必要位错(GNDs)密度相关[81]，其中，较大的平均取向差

(KAM)值对应较高的位错密度。值得注意的是，与细晶区域相比，超细晶区域呈

现出更高的位错密度。因此，可以得出结论，Co-containing 合金具有两种不同的、

位错密度不均匀的晶粒分布。Co-free 合金的晶粒分布与 Co-containing 合金相似，

只是前者存在未再结晶区域。  

图 4-4(a)为 Co-free 合金和 Co-containing 合金的 X 射线衍射(XRD)图谱，二

者均显示出一种面心立方晶格结构，且主衍射峰存在一定的不对称性。然而，由

于强烈的择优取向，L12-γ′相的识别比较困难。利用 GSAS II 软件对 XRD 图谱进

行(Rietveld)精修[82]，如下图 4-5 所示，以获得 Cu 基体相和 L12-γ′相的晶格常数

和体积分数。图 4-4(b-h)为两种合金在不同放大倍数下的扫描电子显微镜(SEM)

二次电子图像。在再结晶区域观察到纳米层状的 L12-γ′相，且该相占据了晶粒的

整个内部区域。在超细晶(UFG)区域中 L12-γ′相的尺寸比细晶区域中的小。此外，

在未再结晶区域存在纳米球状颗粒。有研究表明，非均质 L12-γ′相的形成和演化

取决于晶界迁移速率和扩散辅助粗化速率[83]。在初始阶段，晶界迁移速率大于晶

界粗化速率，析出相容易脱离晶界。因此，粗化后析出相的形貌仍然保持球形。

随着时效时间的延长，晶界粗化速率逐渐增加而晶界迁移速率逐渐减小，使得析

出相沿晶界移动方向定向粗化。减少时效时间，导致 L12-γ′相沿晶界移动方向粗

化。Co-free 合金和 Co-containing 合金之间在晶粒和 L12-γ′相分布上的差异主要

是由于 Co 的添加。关于这个话题将在后面进一步讨论。 

 

图 4-4 Co-free 合金和 Co-containing 合金的 XRD 图谱(a)、典型再结晶(RX)区和未再结晶

(NRX)区的形貌以及再结晶区和未再结晶区的析出物(b-h)SEM 二次电子图像 
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图 4-5 Co-free 合金和 Co-containing 合金 XRD 图谱的 Rietveld 全谱拟合精修 

 

图 4-6 明场(BF)图像、相应的选区电子衍射(SAED)花样、相应的暗场图像以及 RX 区域纳

米层状析出物特征的能谱(EDS)面分布(a-d)、NRX 区域球形析出物特征的亮场图像和相应

的选区电子衍射花样(e)，以及标记区域(①、②和③)的选区电子衍射花样、HRTEM 图像

和 FFT 图像(f–o) 

在 Co-free 合金中，对再结晶区域(图 4-6(a-d))的透射电子显微镜(TEM)分析

表明，在 Cu 基体相中 L12-γ′相有高密度的析出，且保持共格关系。通过选择 L12-

γ′相的衍射斑点可得到暗场像，该暗场像显示出层间距约为 15nm 的纳米层状形

状。TEM 光谱分析表明，L12-γ′相主要由 Ni、Al 和 Si 组成，含有少量的 Sn。本
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研究中，Sn 或 Si 的添加量相同，因此 L12-γ′相内元素的占位和含量与元素本身

的特性密切相关。Si 是一种强焓相互作用元素，与弱焓相互作用元素 Sn 相比，

它更容易融入 L12-γ′相，这与前期研究结果一致[79]。图 4-6(e)为非再结晶区域透

射电镜分析结果，该区域同样存在大量的 L12-γ′相析出。对非再结晶区域的再结

晶晶粒(图 4-6(e)中标记的 3 个特征区域)进行分析，如图 4-6(f-o)所示，这些再结

晶晶粒内同样存在 L12-γ′相析出。结合其 HRTEM 像，相应的 FFT 图谱及相应的

IFFT 图谱，可知 L12-γ′相呈球状，尺寸为~2nm。不仅如此，这些再结晶晶粒内还

存在高密度缺陷，如层错及纳米孪晶等。 

图 4-7 为 Co-containing 合金的 TEM 分析结果。再结晶区域存在高密度的纳

米片层状 L12-γ′相和球状 Ni2Si 相析出(图 4-7(d-f))。与 Co-free 合金相比，Co-

containing 合金中的 L12-γ′相尺寸更小，并与基体完全共格，片间距约为 5.6nm。

此外，Co-containing 合金中的 Ni2Si 相尺寸约为 5nm。因此，添加 Co 后，合金

中同时存在纳米片层状 L12-γ′相和纳米球状 Ni2Si 相的双相析出，有效增强合金

的力学性能。此外，TEM EDS 面分析结果显示合金晶界处纳米级 L12-γ′相的析

出，可以在拉伸过程中起到钉扎晶界的作用。 

 

图 4-7 RX 区域纳米层状析出物特征的明场(BF)像、相应的选区电子衍射(SAED)花样和相

应的暗场像(a-c)；Cu 基体相的 HRTEM 像、相应的 FFT 花样和（IFFT）花样图谱(d-f)；

RX 区域纳米层状析出物特征的能谱(EDS)面分布(g) 

4.4 合金元素对非均匀微观结构调控的影响 

研究证实，引入不均匀的细晶粒分布和层片状 L12-γ′相，可通过多尺度异质

变形诱导强化显著提高 Cu-Ni-Al 合金的力学性能。这种独特的微观结构可通过



安徽工程大学硕士学位论文 

40 

 

多组元设计和适当的时效相结合来实现，其中合金成分在决定其力学性能方面起

着关键作用。接下来将对合金元素的影响机制进行进一步阐释[84]。 

先前的研究工作表明[79, 85]，Si 与 Cu 或 Ni 混合时呈现出很强的负混合焓，

这增强了(Al,Si)-Cu 和 Ni 之间的元素相互作用，并提高了 L12-γ′相的热稳定性。

此外，Si 的添加有助于 L12-γ′相的析出。Sn 主要溶解在 Cu 基体相中，降低了层

错能，层错能与变形过程中缺陷密度(如位错和变形孪晶)产生关系密切[86]。层错

能越小，产生缺陷密度的可能性越大。缺陷密度可以理解为储存的变形能，是合

金再结晶过程中的驱动力。低的基体层错能有利于再结晶[84]。 

Co 通过促进再结晶并细化 L12-γ′相的尺寸来增强合金的机械性能。在本研

究中，Co 以 Ni 的形式被引入，Co 在 Cu 基体相和析出相中均均匀分布。目前，

对 Cu 合金的研究表明，Ni 的添加会增加层错能，而 Co 会降低层错能[87]。因此，

Co 的添加进一步降低了层错能，加速了再结晶过程。对于 L12-γ′相，当 Co 溶入

该相时，其形成能(Ef)和结合能(Eb)将会发生变化。为深入理解 Co 对 L12-γ′相的

影响机制，进行了第一性原理计算，计算公式如下： 

𝐸𝑓 =
𝐸tot−𝑁Cu𝐸atom

Cu −𝑁Ni𝐸atom
Ni −𝑁Al𝐸atom

𝐴𝑙 −𝑁Si𝐸atom
𝑆𝑖

32
(4-1)         

𝐸𝑏 =
𝐸tot−𝑁Cu𝐸solid

Cu −𝑁Ni𝐸solid
Ni −𝑁Al𝐸solid

𝐴𝑙 −𝑁𝑆𝑖𝐸solid
𝑆𝑖

32
(4-2)          

这里，Etot 为不同组分下原子的总能量；N 为超胞中的原子个数；Ex
atom 和

Ex
solid分别表示孤立的 x原子自由态时的总能量以及 L12-γ′相简单立方结构中 x原

子基态能量。Ef 反映的是析出相的稳定性，形成能越负，生成的析出相越稳定；

Eb 反映的是析出相各组元间结合键的键强，其值越负，结构越稳定。不同组分下

L12-γ′相的生成能 Ef 和结合能 Eb 如图 4-8 所示。Ni2CuAl 的 Ef 和 Eb 计算结果分

别为-0.427 和-4.986eV/atom。添加 Si 后，Ni2Cu(Al7/8Si1/8)的 Ef 的绝对值稍稍降

低，而 Eb 的绝对值变大，说明 Si 在几乎不影响 L12-γ′相生成的情况下提升其稳

定性，这与从焓交互作用角度分析的结果一致。在 Ni2Cu(Al7/8Si1/8)基础上继续考

虑 Co 固溶，从计算角度上看当 Co 替代 Ni 原子时，存在两个等效位置，因此对

这两种结构都进行了计算，均发现 Co 的添加降低了 L12-γ′相的 Ef 和 Eb 的绝对

值，说明 Co 元素会稍稍影响 L12-γ′相的析出同时容易发生发生粗化，这会导致

L12-γ′相体积分数减少同时更加有利于纳米片层状组织的形成。另外，Co 在 Ni2Si

相中固溶，可以同时其提升 Ef 和 Eb 的绝对值，促进(Ni,Co)2Si 相形成并阻止其粗
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化，因此，Co-containing 合金中还存在纳米球状(Ni,Co)2Si 相析出，与纳米层片

状 L12-γ′相共同提供强化效果[88]。 

 

图 4-8 (Ni₁₋ₓCoₓ)₂Cu(AlᵧSi₁₋ᵧ)相的形成能 Eₚ、结合能 Eb
 

4.5 多种强化效应对屈服强度的贡献 

为了进一步阐明多尺度异质结构 Cu-Ni-Al 合金中不同强化机制的贡献，以

Co-containing 合金为例，该合金呈现出不均匀的细晶粒分布、纳米层状的 L12-γ′

相以及一定密度的位错。因此，将对细晶强化，析出强化以及位错强化进行单独

分析。 

(1) 细晶强化 

Co-containing 合金中存在 FG 及 UFG 两个区域，其晶粒尺寸及体积分数分

别为~7µm 和 60.7%，~0.68µm 和 39.3%。细晶强化效果可以通过 Hall-Patch 公式

进行计算，且针对不同区域的强化效果通过加权平均进行衡量，公式如下所示[89, 

90]： 

𝜎gb = 𝑘(𝑟)𝑑−
1
2 (4-3) 

𝜎y, gb = 𝜎FG𝑓FG + 𝜎UFG𝑓UFG (4-4) 

强化系数记为 k(r)，等于 0.18MPa·m1/2[91]。经计算，Co-containing 合金由于

细晶强化效应而展现出 127Mpa 的强度增量。 

(2) 位错强化 

位错强化引起的强度增量 σdis 可使用以下公式估算[92, 93]： 
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 𝜎𝑑𝑖𝑠 = 𝑀𝛼𝐺𝑏(𝜌𝑑)−
1
2 (4-5) 

其中，泰勒因子(记为 M)对于具有面心立方结构(FCC)的纯金属或合金等于

3.06[94]。此外，α 表示一个几何常数，对于 Cu 合金约为 0.3，G 是 Cu 基体的剪

切模量，为 46GPa[95]，b 是伯氏矢量(对于 Cu 合金为 0.2556nm)[96]。位错密度(记

为 ρd)基于核平均取向差(KAM)图的分析，其估计值为 5.05×10-15/m2。经计算，由

这种作用引起的强度增量为 246MPa。 

(3) 析出强化 

变形过程中，高密度纳米片层 L12-γ′相对位错运动的阻碍作用带来了显著的

析出强化效果。L12-γ′相与位错间的相互作用，与相尺寸及硬/强度有关，可以分

为切过机制及绕过机制。Jiantao Fan 等人[97]在对由异构晶粒及纳米片层 L12-γ′相

强化的 CCA 合金的研究中，发现其 L12-γ′相尺寸为~20nm，表现为显著的位错切

过机制。Co-containing 合金中的 L12-γ′相尺寸更小，位错切过析出相更加容易，

因此本研究中析出强化效果可以根据剪切共格有序纳米颗粒引起的强度增强计

算公式进行评价，如下所示： 

 𝜎𝑦,𝑜𝑠 = 0.81𝑀 (
𝛾𝑎𝑝𝑏

2𝑏
) (

3𝜋𝑓

8
)

−
1
2

(4-6) 

其中，M 为泰勒因子，对于面心立方(FCC)基体其值等 3.06；f 为析出相的体

积分数，通过精修 X 射线衍射(XRD)图谱确定其约为 20%；b 为面心立方基体的

柏氏矢量，为 0.2556nm；γapb 为反相畴界能，约为 130mJ/m2。经计算，析出强化

导致的强度增量为 611MPa。 

强度分析表明，多种强化机制对 Co-containing 合金的屈服强度有贡献，其

中析出强化的影响最大。考虑到 Cu 的晶格摩擦力(52MPa)，计算得出的屈服强

度接近实验值 1036MPa。然而，由于位错密度估算不准确以及忽略了少量 Ni2Si

相所产生的强化效应，计算中可能会出现误差。 

4.6 HDI 强化与异质结构控制的变形机制 

多层次、多尺度的非均相微观结构(包括不均匀的细晶粒分布和层状 L12-γ′相)

的存在有助于在强度和延展性之间进行权衡。这种非均相微观结构会引发强烈的

应变梯度。从而形成了由变形引起的长程内应力，即高密度内应力(HDI 应力)[98]。 
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进行了加卸载(LUR)试验以研究应变过程中异质变形诱导(HDI)应力的演变，

如图 4-9(a)所示，呈现出明显的迟滞回线，表明有显著的滞弹性。这种滞弹性行

为被认为是包辛格效应的屈服前先兆，并且与合金内部由于应变梯度而产生的几

何必需位错(GNDs)累积所导致的内部 HDI 应力有关[99]。可以推断出，高强铜(HS–

Cu)合金经历了强烈的应变梯度，导致在畴界附近大量 GNDs 的累积，进而产生

高的 HDI 应力。在加卸载(LUR)实验中观察到的 HDI 应力变化(图 4-9(b))表明，

在应变过程中初始快速增加，这意味着有显著的 HDI 硬化效应，在 6%应变时

HDI 应力达到约 510MPa。细晶(FG)和超细晶(UFG)区域的畴界附近的高密度

GNDs，以及 Cu 基体相和 L12-γ′相之间的共格界面，是高双轴应力(HDI stress)的

主要来源。在应变的早期阶段，高双轴应力的快速增加主要归因于晶界、相界和

其他区域的 GNDs 的快速增殖，以及变形引起的位错滑移受阻。此外，高密度的

L12-γ′相作为一种可持续的自硬化机制，起到位错的屏障和来源的作用，这导致

位错钉扎和增殖。随着应变增加，位错增殖的速率减慢，从而导致高双轴应力逐

渐增加[97]。 

 

图 4-9 Co-containing 合金的 HDI 强化(a)低应变速率(LUR)试验应力-应变曲线；(b)HDI 应力

-真实应变曲线 

图 4-10(a-b)为变形后 Co-containing 合金透射电镜分析结果，清晰的显示了

晶粒内高密度的位错，以及晶界处位错的积累。另外，HRTEM 像及相应的 FFT

及 IFFT 图谱证实了层错的存在及 L12-γ′相对位错的阻碍作用(图 4-10(c))。不仅

如此，我们还发现了 L-C 锁(图 4-10(d))，可以有效地阻碍位错的移动并导致位错

累积，从而使得应变硬化能力明显增强。此外，Cu 基体相/L12-γ′相之间的共格界

面也有利于 Co-containing 合金具有良好的延展性。这是因为位错可以穿过
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FCC/L12-γ′界面，从而减少了界面附近的位错聚集和应力集中[74, 100]。因此，有效

地延缓了过早裂纹的发生。 

 

图 4-10 Co-containing 合金中变形微观结构的明场(BF)图像(a-b)；变形微观结构(包括位错、

层错(c)和(L-C)位错锁(d))的 HRTEM 图像、相应的 FFT 花样和 IFFT 花样图谱 

4.7 本章小结 

本章选择 Sn、Si 及 Co 为合金化元素，并基于“团簇+连接原子”模型进行

Cu-Ni-Al 合金多组元化设计，合理匹配变形工艺及热处理工艺，制备出多尺度异

构组织强化 Cu-Ni-Al 合金。进一步，系统研究合金的显微组织及力学性能的演

变规律；详细讨论了合金化元素对显微组织及性能的影响。最后，详细讨论了合

金的强韧化机制。具体结论如下: 

(1) Co-free 合金显微组织呈非完全再结晶状态，由 NRX 区域、FG 区域和 UFG

区域组成，其中 NRX 区域中 L12-γ′相呈球状，而 FG 区域和 UFG 区域 L12-

γ′相呈纳米片层状且后者区域中析出相尺寸更小。添加 Co 后，合金显微组织

呈完全再结晶的多尺度晶粒分布，FG 区域和 UFG 区域 L12-γ′相呈纳米片层

状且尺寸较 Co-free 合金更小。此外，合金中还发现少量的纳米球状 Ni2Si 颗

粒。 

(2) Co-containing 合金的 σUTS，σYS 及 δ%分别为 1184MPa，1076MPa 及 9.2%，

这相比于文献报道及商业 Cu-Ni-Al 合金显著提高。合金强度计算结果显示
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其强化机制主要由多尺度晶粒分布引起的细晶强化及纳米片层状 L12-γ′相提

供的析出强化构成； 

(3) Co 以替 Ni 的形式添加，降低了基体层错能，加速了合金再结晶过程。同时，

第一性原理计算结果证实了 Co 的添加降低了 L12-γ′相的 Ef 和 Eb 的绝对值，

说明 Co 元素会稍稍影响 L12-γ′相的析出同时容易促使其粗化。另外，Co 作

为稳定 Ni2Si 相元素，可以促使其形成并阻止粗化，导致 Co-containing 合金

中存在纳米球状(Ni,Co)2Si 相析出，与纳米层片状 L12-γ′相共同提供强化效

果。 

(4) 多尺度异构组织强化 Cu 合金塑性变形主要由位错滑移主导，且变形过程中

产生堆垛层错和 L-C 锁。FG 和 UFG 区域边界以及 Cu 基体相/L12-γ′相共格

界面附近高密度 GNDs 是获得高 HDI 应力的主要来源。HDI 硬化与位错硬

化和沉淀硬化共同形成了良好的应变硬化能力，从而形成了多尺度异构组织

强化 Cu 合金中优异的强度-塑性协同效应。 
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第 5 章 立方状 L12-γ′相共格析出强化 Cu-Ni-Al 合金耐磨耐

蚀性能研究 

 

 

之前两章研究讨论了连续成分变化纳米球状L12-γ′相共格析出强化Cu-Ni-Al

三元合金的显微组织与性能，以及多组元化纳米球状 L12-γ′相共格析出强化 Cu-

Ni-Al 合金的显微组织与性能。通过改变 Cu-Ni-Al 合金成分及高温时效处理，改

变了两相错配度(δγ-γ′)，会实现 L12-γ′相立方形态共格析出，对于立方 L12-γ′相共

格析出强化耐热 Cu-Ni-Al 合金，由于对加入元素多组元化以及合金耐磨耐蚀性

能的影响的研究较少，为了突破这种状况，本章引入了一系列强焓相互作用元素，

以提高 Cu 含量较高的 Cu-Ni-Al 合金的耐热性。此外，通过添加 Sn 或 Si 揭示了

焓相互作用强度对微观结构，力学性能以及耐磨耐蚀性能的影响。 

本章研究旨在对不同微量元素对 Cu-Ni-Al 合金的微观结构、耐磨性和耐腐

蚀性的影响进行比较分析。所选元素包括具有较强焓相互作用的 Si、具有较弱焓

相互作用的 Sn，以及作为晶界强化元素的 Zr 和 Cr。需要注意的是，Zr 和 Cr 在

Cu 基体中的固溶度极小，以 Cr 相或 Cu-Zr 相的形式存在，因此对电导率的影响

极小。 

5.1 添加不同合金元素后 Cu-Ni-Al 合金的微观结构变化 

图 5-1 展示了 Cu75、Cu75-Si、Cu75-Sn 和 Cu72-CrZr 合金的 XRD 图谱，前

三种合金呈现出 γ 相和 L12-γ′相的衍射峰。在 Cu72-CrZr 合金中，除了 γ 相和 L12-

γ′相的衍射峰外，还能观察到 Cr 相的{110}晶面衍射峰。此外，添加微量元素后，

γ′相所有的{100}晶面衍射峰强度均增强，这表明 L12-γ′相的析出过程加快。为了

更深入地揭示微量元素对微观结构的影响，使用了 jade 软件来消除仪器误差、零

漂移和 CuKα2 辐射[101]。然后利用精修谱计算 γ 相和 L12-γ′相的晶格参数(a)。最

后，确定晶格错配度 δγ-γ′，计算结果如表 5-1 所示。aγ′和 aγ 值的变化与添加元素

的原子半径以及组元间的焓相互作用密切相关[62]。Cu、Ni、Al、Si、Sn、Cr 和

Zr 的原子半径分别为 0.128、0.125、0.143、0.132、0.158、0.127 和 0.160nm。Cu75

合金的 aγ 小于纯 Cu 的 aγ，这是由于 Ni 原子半径小且与 Al 表现出强烈的焓相互

作用。对于 Cu75-Si 合金，其 aγ 与 Cu75 合金相比略有增大。 



安徽工程大学硕士学位论文 

47 

 

表 5-1 Cu75、Cu75-Si、Cu75-Sn 和 Cu72-CrZr 合金的 γ 相和 L12-γ′相晶格参数的拟合结果

以及 γ 相和 L12-γ′相(δγ-γ′)之间的晶格错配度。 

Alloy sample number aγ/nm aγ’/nm δ % 

Cu75 alloy 0.3605 0.3595 0.28 

Cu75-Si alloy 0.3606 0.3559 1.30 

Cu75-Sn alloy 0.3616 0.3598 0.50 

Cu75-CrZr alloy 0.3618 0.3600 0.50 

Cu75、Cu75-Si、Cu75-Sn 和 Cu72-CrZr 合金的 δγ-γ′值分别为 0.28%、1.30%、

0.5%和 0.5%。先前有关 Ni 基合金的研究已经揭示了这种关系。析出物的形状表

现为球状(0-0.2%)、立方状(0.5%-1.0%)和条状(超过 1.25%)[102]。实际上，关于 Ni

基合金中 L12-γ′相形状与 δγ-γ′之间关系的研究虽然不能直接应用于 Cu 合金，但

可作为有用的参考。 

 

图 5-1 Cu75、Cu75-Si、Cu75-Sn 和 Cu72-CrZr 合金的 XRD 图谱 

图 5-2 所示为 Cu75、Cu75-Si、Cu75-Sn 和 Cu72-CrZr 合金的 SEM 二次电子

图像。在 Cu75 合金中，大量尺寸约为 120nm 的立方状 L12-γ′相在 Cu 基体中析

出，并且沿晶界形成少量羽毛状的不连续析出物，由 γ 相和 L12-γ′相交替分布组

成，这归因于高温下溶质的快速扩散[62]。添加 Si 后，沿晶界的不连续析出物消

失，但出现了成分为 Cu20.8Ni55.7Al15.8Si7.7 的棒状相，如图 5-2(b)所示。同时，Cu

基体中析出相的形状变得不规则，其尺寸约为 250nm。对于 Cu75-Sn 合金，不连
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续析出相基本消失，晶界析出相的点成分分析结果为 Cu25.5Ni50.9Al20.8Sn2.2(图 5.2

(c))。此外，与 Cux-0.25Si 合金不同，Cux-0.25Sn 合金中的 L12-γ′相仍保持尺寸约

为 300nm 的规则形状。Cr 和 Zr 的协同作用也能够抑制沿晶界的不连续析出，晶

界析出相的点成分分析结果为 Cu25.8Ni52.9Al20.2Cr0.2Zr0.9(图 5-2(d))。此外，存在尺

寸约为 200nm 的长方体 L12-γ′相，以及分布在 Cu 基体中的较小纳米析出相。根

据上述结果，无论是添加单一元素(Si 和 Sn)，还是协同添加 Cr 和 Zr，都会加速

γ′相的析出和粗化过程，并且微量元素的添加会影响 L12-γ′相的形貌。例如，由

于 δγ-γ′值增加，添加 Si 后 L12-γ′相变得不规则。 

 

图 5-2 Cu75(a)、Cu75-Si(b)、Cu75-Sn(c)和 Cu72-CrZr(d)合金的 SEM 二次电子图像 

TEM 分析进一步揭示了 Cu75、Cu75-Si、Cu75-Sn 和 Cu72-CrZr 合金的显微

组织，如图 5-3 所示。图(a)显示了 TEM 明场图像和相应的选择区域电子衍射

(SAED)图，可以看出晶内的立方析出相和沿晶界的羽状不连续析出相都是 L12-γ′

相，并且前者与 Cu 基体完全共格。添加 Si 后，通过 SAED 模式标定，球状析出

区(~10nm)和不规则边缘析出区(~250nm)均为 L12-γ′相(图(b))。在先前的研究中[62]，

沿晶界存在棒状 Ni2Si 相，晶粒内存在球形纳米 Ni2Si 相。图 5-3(c)为 Cu75-Sn 合

金的 TEM 明场图像及相应的 SAED 图谱，其中还存在与 Cu 基体完全共格关系

的立方状 L12-γ′相，以及少量完全共格的 L12-Ni3Sn 相。Cu72-CrZr 合金的 TEM

分析结果如图 5-2(d-f)所示，Cu 基体中分布着尺寸为~200nm 的立方状共格 L12-

γ′相和较小的纳米析出相(图 5-3(d)中黑框所示)。HRTEM 图像和 FFT 图谱结果表
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明，Cu 基体中存在纳米球状 L12-γ′相和 BCC-Cr 相。晶粒内部和晶界处的原位

EDS 分析结果更清楚地显示出 BCC-Cr 相的存在。晶界析出的点成分分析结果为

Cu27.2Ni55.6Al16.0Cr0.7Zr0.5和 Cu6.7Ni2.0Al0.2Cr91.1，随着 Cr、Zr 和 BCC-Cr 相的溶解，

阻止了 L12-γ′相的析出。 

显微组织分析表明，Si 和 Sn 的加入促进了 Cu-Ni-Al 合金中双纳米相组织的

析出，并加速了 L12-γ′相的析出。此外，Cr 和 Zr 的掺入促进了 L12-γ′相的析出，

而 BCC-Cr 相分布在 Cu 基体中。接下来将深入探讨微量元素对 Cu-Ni-Al 合金耐

磨和耐腐蚀性能的影响。 

 

图 5-3 Cu75 合金(a)晶粒内部或羽状不连续析出的 L12-γ′相的 TEM 明场(BF)图像和相应的

SAED 图;Cu75-Si 和 Cu75-Sn 合金(b,c)晶内析出 L12-γ′相的 TEM BF 图像及相应的 SAED 图

谱 Cu72-CrZr 合金的显微组织，包括 BF 图像和相应的晶粒内部析出相的 SAED 图谱(d)，

较小的球状 γ′相和 Cr 相的 HRTEM 图像和相应的 FFT 图像(图(d)中黑框标记)(e)，对晶粒内

部和晶界组织进行原位 EDS 单元素映射，标记点的成分为:Cu27.2Ni55.6Al16.0Cr0.7Zr0.5 和

Cu6.7Ni2.0Al0.2Cr91.4 
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5.2 添加不同元素对 Cu-Ni-Al 合金耐磨性的影响 

图 5-4(a-d)为 Cu75、Cu75-Si、Cu75-Sn 和 Cu72-CrZr 合金摩擦磨损磨痕的三

维形貌和相应的二维轮廓曲线，其中 Cu75 合金的平均磨损深度为 55μm。加入

Si 后，合金的平均深度明显减小，约为 27μm，耐磨性得到改善。Cu75-Sn 和 Cu72-

CrZr 合金的平均磨损深度分别为~80μm 和~60μm，与参比合金相比，合金的磨损

深度有所增加，表明添加 Sn、Cr 和 Zr 对合金的耐磨性有不利影响。对 Cu75、

Cu75-Si、Cu75-Sn 和 Cu72-CrZr 合金的磨损率进行计算，结果如图 5-4(e)所示，

Cu75-Si 合金的磨损率显著降低，为~1.5×10−4mm3N−1m−1，而 Cu75-Sn 和 Cu72-

CrZr 合金的磨损率略有增加，这与二维轮廓曲线相吻合。 

 

图 5-4 Cu75、Cu75-Si、Cu75-Sn 和 Cu72-CrZr 合金摩擦磨损磨痕的三维形貌、二维轮廓曲

线及相应的磨损率 

图 5-5 为 Cu75、Cu75-Si、Cu75-Sn 和 Cu72-CrZr 合金磨损表面的 SEM 二次

电子图像，其中 Cu75-Si 合金的磨损表面最窄，表现出优异的耐磨性。对于 Cu75、

Cu75-Si 和 Cu75-Sn 合金，在 SEM 中存在大量细小的划痕和磨损碎屑，磨损颗

粒在摩擦热和重复载荷的作用下被氧化压实，表现出磨粒磨损的特征(图 5-5(a-

c))。Cu72-CrZr 合金的磨损表面有大量的沟槽，但没有磨损颗粒。耐磨性的演变
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与材料的力学性能有关。Si、Sn、Cr 和 Zr 的加入提高了材料的抗拉强度和屈服

强度。Cu75-Si 合金的延展性有所提高，而 Cu75-Sn 和 Cu72-CrZr 合金的延展性

有所降低。抗拉强度和屈服强度与 δγ-γ′的变化和 L12-γ′相的分布密切相关[103]。当

δγ-γ′为正值时，随着 δγ-γ′值的增大，两相界面的结合强度提高。在 Cu75、Cu75-Si、

Cu75-Sn 和 Cu72-CrZr 合金中，δγ-γ′值为正值，且 Cu75-Si 的 δγ-γ′值出现峰值，因

此 Cu75-Si 合金的强度最高。此外，Si、Sn、Cr 和 Zr 的加入可以加速 L12-γ′相的

析出，增强对位错运动的抑制作用，从而提高 Cu75-Si、Cu75-Sn 和 Cu72-CrZr 合

金的抗拉强度。添加元素与组分之间的焓相互作用越强，促进 γ′相析出的作用越

明显。Cu72-CrZr 合金的焓相互作用最强，屈服强度最高。然而，重要的是要注

意 L12-γ′相体积分数的增加会降低合金的延展性。因此，Cu72-CrZr 合金的延展

性最低。另一方面，Si 的加入使得拉伸强度和延展性的提高。 

 

图 5-5 Cu75(a)、Cu75-Si(b)、Cu75-Sn(c)和 Cu72-CrZr 合金(d)磨痕的 SEM 二次电子图像 

硬质 L12-γ′相颗粒的存在对提高合金的耐磨性有积极作用。增加 L12-γ′相的

体积分数通常会导致耐磨性的增强。然而，它也对延展性有不利影响，这会降低

其耐磨性。因此，在 L12-γ′相析出和保持延展性之间取得适当的平衡对于提高耐

磨性至关重要。对于 Cu72-CrZr 合金，塑性降低导致磨损颗粒更容易脱落，对耐

磨性产生不利影响。相反，在 Cu75-Sn 合金中，坚硬的 L12-γ′相颗粒存在不足，
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导致延展性下降，磨损率增加。Si 的引入使 Cu-Ni-Al 合金析出双纳米相结构，

并在 L12-γ′相析出与保持延展性之间取得了相应的平衡。 

5.3 添加不同元素对 Cu-Ni-Al 合金耐蚀性的影响 

为了研究不同溶质对 γ′相共格析出强化耐热 Cu-Ni-Al 合金电化学行为的影

响，进行了动电位极化试验和阻抗试验，如图 5-6 所示。Cu75、Cu75-Si、Cu75-

Sn 和 Cu72-CrZr 合金的极化曲线如图 5-5(a)所示，其中 icorr 和 Ecorr的值通过外推

拟合得到，分别反映了电化学反应的难易程度和腐蚀速率。Cu75 参比合金的 icorr

和 Ecorr 分别为-0.353V 和 14.0μA/cm2。添加 Si，Cr 和 Zr 元素之后，其中 Cu72-

CrZr 合金的 icorr 值为-0.269V，Ecorr 值为 1.1μA/cm2，其耐蚀性增强。而加入 Sn

后，Ecorr 变为正值，且 icorr 值略有升高，说明 Sn 的添加对 Cu75 参比合金的耐蚀

性有负面影响。 

 

图 5-6 Cu75、Cu75-Si、Cu75-Sn 和 Cu72-CrZr 合金的极化曲线(a)、Bode 图(b)、Nyquist 图

(c)和阻抗数据拟合所用的等效电路(d) 

图 5-6(b)为相应的阻抗谱 Bode 图，最大相位角显著增加，这反映了加入 Si、

Cr 和 Zr 后抗腐蚀能力增强[104]。而 Cu75-Sn 的最大相位角和相位角均有所减小。

Cu75、Cu75-Si、Cu75-Sn 和 Cu72-CrZr 合金的 Nyquist 图如图 5-6(c)所示。在高
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频(HF)范围内存在一个电容回路，在低频(LF)范围内存在一条直线 Warburg 线。

高频电容弧是电极上电荷转移电阻和表面膜所产生的电荷转移电阻的组合[105, 

106]。LF Warburg 阻抗与溶液到电极表面的扩散过程或氯化亚铜离子络合物

(CuCl2−)从电极表面穿过扩散层的扩散过程有关[107]。Cu75、Cu75-Si 和 Cu72-CrZr

合金的阻抗谱表现出相似的特征，均表现为不能识别大的半圆和 Warburg 阻抗，

且加入 Si、Cr 和 Zr 后，半圆的圆弧半径增大。而 Cu75-Sn 合金则呈现出圆弧半

径最小的半圆和明显的 Warburg 直线，说明其耐蚀性较差，腐蚀过程中形成的氧

化膜降解稳定性变差。 

为了进一步解释 Cu-Ni-Al 合金的腐蚀行为，我们建立了不同的等效电路模

型，使用的电路如图 5-6(d)所示，其中 R1 为溶液阻抗，R2 和 R3 分别为膜电阻

和电荷转移电阻，引入 CPE 表征非理想电容[108]，n 为 CPE 指数，W1 为 Warburg

扩散阻抗，C1 为等效电容，其中 R2 和 R3 的总和反映了腐蚀过程中腐蚀介质与

电极之间电荷转移的难易程度。表 5-2 给出了各电子元件的拟合结果。R2 和 R3

的总和越大，传递过程越困难，耐蚀性增强。结果表明，Cu72-CrZr 合金的 R2 和

R3 的总和最大，电荷传递过程变得困难，这表明其有着较好的耐蚀性。 

表 5-2 Cu75、Cu75-Si、Cu75-Sn 和 Cu72-CrZr 合金的等效电路参数 

Alloy sample number 

Rs 

 

/Ω·cm2 

Rf 

 

/Ω·cm2 

Rct 

 

/Ω·cm2 

Y1 

 

/Ωsn 

n1 

Cd1 

 

/F 

W 

 

/Ω·cm2s1/2 

Cu75 alloy 23.34 3180 1355 0.000302 0.650 0.01360 - 

Cu75-Si alloy 22.45 3400 1500 0.000290 0.650 0.00800 - 

Cu75-Sn alloy 23.85 509.1 445.8 0.000217 0.756 0.00021 10.51 

Cu75-CrZr alloy 19.53 3840 1520 0.000185 0.626 0;01100 - 

根据先前的研究[109]，形成的 Cu2O 层的稳定性是影响 Cu 合金耐蚀性的主要

因素。在氯化物溶液中，Cu2O 是一种高度缺陷的 p 型半导体，在阳离子晶格中

缺失了一些 Cu+，形成了大量的阳离子空位[110]。因此，提高 Cu2O 层的稳定性和

形成其他致密的氧化层对提高 Cu 合金的耐蚀性至关重要。对于 Si、Cr 和 Zr, Si

的加入则加速了 Ni 元素在 Cu 基体中的析出，显著降低了 Ni 在 Cu 合金中的选

择性腐蚀[111]。Cr 和 Zr 作为晶界强化元素，由于占据了扩散通道，可以抑制 Cl−

沿晶界扩散，从而显著提高合金的耐蚀性[112]。与 Cr、Zr 和 Si 相比，Sn 的加入

削弱了 Cu 基体中 Cu - Cu 键的结合强度，加速了 Cu 合金的腐蚀。 
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5.4 电子功函数与合金耐蚀性的关系 

电子功函数是指将金属内部处于费米能级的电子在没有动能的情况下移动

到其表面所需的最小能量，它不仅与原子之间的键合强度有关，而且还取决于化

学稳定性或电荷转移的难易程度[113]。因此，合金的耐蚀性与电子功函数有关，

利用 SPM 测量可以可视化和量化具有不同微观组织特征的复杂合金体系的表面

势和电子功函数的变化[114]。 

图 5-7(a-d)为 Cu75、Cu75-Si、Cu75-Sn 和 Cu72-CrZr 合金的表面电位分布。

与参比合金相比，加入 Sn 后合金表面电位增大，而加入 Si 或 Cr、Zr 后合金表

面电位减小。电子功函数的计算结果如图 5-7(e)所示，添加 Si 或添加 Cr 和 Zr 后，

各值均显著增强，且 Cu72-CrZr 合金达到最大值，说明添加 Si 或添加 Cr 和 Zr

后，合金的耐蚀性得到了提高。进一步分析电子功函数的分布，可以发现在电子

功函数分布中存在两个峰，分别对应于 γ 相和 L12-γ′相的电子功函数。因此，多

相合金的电子功函数取决于各相的电子功函数。 

 

图 5-7 Cu75、Cu75-Si、Cu75-Sn 和 Cu72-CrZr 合金的表面电位和电子功函数 

根据第 3 章的研究，大量的 Cu 原子存在于 γ′相中，(Ni+Al)溶质固溶到 γ 相

中，因此可以认为这两相是 Cu-Ni-Al 三元体系。加入 Sn、Si、Cr 和 Zr 后电子功

函数的变化与组成元素间焓相互作用的演化有关。图 5-8 反映了 Cu-Ni-Al 合金

中 Si、Sn、Cr、Zr 与基本元素的焓相互作用。Sn、Si、Cr 和 Zr 的加入会占据 Al

的晶格位置，其中 Sn 元素与碱性元素的混合焓为正而减弱，因此 Sn 的加入削弱

了焓相互作用，降低了 γ 相和 L12-γ′相的热稳定性。Cu75-Sn 合金的电子功函数
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降低，耐蚀性变差。对于 Si、Cr 和 Zr，它们可以加强焓相互作用，增强 γ 和 L12-

γ′相的热稳定性，从而提高耐蚀性。具有类似混合焓的 Cu-Ni-M 体系被广泛报道

为高热稳定性的无障碍膜[115, 116]。调节元素间的焓相互作用是提高合金耐蚀性的

有效途径。在后续的研究中，可以深入考虑 Cu-Ni-Al 合金多组分过程中元素间

的焓相互作用。 

 

图 5-8 Cu-Ni-Al 合金中 Si、Sn、Cr、Zr 与基本元素的混合焓 

5.5 本章小结 

本章探讨了强焓相互作用元素 Si、弱焓相互作用元素 Sn 和晶界强化元素 Zr、

Cr 对 γ′相共析出强化耐热 Cu-Ni-Al 合金耐磨损和耐腐蚀性能的影响。从微观组

织、耐磨性、耐蚀性等方面进行了对比研究。SPM 表面电位模型反映了不同微量

元素对 Cu-Ni-Al 合金表面 EWF 和电化学行为的影响。结果如下： 

(1) 通过添加 Si 和 Sn 可以实现双纳米相的析出和 γ′相的加速析出。Cr 和 Zr 的

加入也促进了 L12-γ′相的析出，BCC-Cr 相分布在 Cu 基体中，其中 δγ-γ′迅速

增大，不利于立方 L12-γ′相的析出。 

(2) Si 的加入可以协同提高合金的抗拉强度、塑性和耐磨性，而 Sn、Cr 和 Zr 的

加入则会降低合金的耐磨性。Cr 和 Zr 的协同添加可以增强合金的耐蚀性，

Ecorr 值最大，icorr 值最小，电荷传递电阻值最大。 
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(3) Sn 的加入削弱了合金的焓相互作用，降低了合金的电子-电子功函数，而 Si、

Cr 和 Zr 的加入增强了合金的焓相互作用，增强了合金的电子-电子功函数，

这与合金的耐腐蚀性有很强的关联性。 
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结论与展望 

 

一．结论 

本文以 Cu-Ni-Al 合金为研究对象，系统探究了其成分设计、热处理工艺调

控及多组元化方法对显微组织演变与性能优化的影响，重点分析了纳米球状和立

方状 L12-γ′相共格析出对合金强化效应的作用机理，并揭示了不同合金元素的添

加对耐磨性和耐蚀性能的影响规律。通过系统的实验研究与理论分析，主要得出

以下结论： 

(1) 通过固定 Ni/Al 原子比 3∶1，设计并制备了系列 Cuy(Ni3/4Al1/4)100-y(y=75.00~

93.75at.%)合金。低温时效处理后，合金中形成大量退火孪晶和纳米球状 L1

2-γ′相，显著提升合金硬度(HV295.6)和电导率(24.4%IACS)。 

(2) 基于“团簇+连接原子”模型，引入Si、Sn、Co等元素设计多组元合金(如Cu

-Ni-Al-Sn-Si-Co)。成分设计，冷轧与时效工艺的协同作用制备了非均匀细晶

组织与纳米片层状L12 相多级异构结构合金，实现了强度(σUTS=1184MPa)与

塑性(δ=9.2%)的协同提升。其中，Co的添加通过细化析出相尺寸和促进再结

晶，显著提高了合金的应变硬化能力与均匀延伸率。合金的强化效果来源于

细晶强化、析出强化、位错强化及HDI强化等多机制协同作用。其中，纳米

片层状L12 相析出强化贡献最大(Δσp≈611MPa)，而多尺度异构组织通过异质

变形诱导(HDI)应力显著提升应变硬化能力，延缓裂纹萌生。 

(3) 改变 Cu-Ni-Al 合金成分及时效处理，改变两相错配度(δγ-γ′)，制备了立方状

共格析出 L12-γ′相强化 Cu75、Cu75-Si、Cu75-Sn 和 Cu72-CrZr 合金。研究证

实 Si 的添加通过双纳米相析出平衡了 γ′相强化与塑性，显著降低磨损率

(1.5×10⁻⁴mm³N⁻¹m⁻¹)。而 Sn 的引入因削弱键合强度导致耐磨性下降。Cr 和

Zr 的协同作用抑制了晶界不连续析出，并促进致密氧化膜形成，使 Cu72-

CrZr 合金腐蚀电流密度低至 1.1μA/cm²。扫描探针显微镜(SPM)表征表明，

电子功函数(EWF)与耐蚀性呈正相关，强焓相互作用元素(如 Si)通过提高表

面能抑制腐蚀过程。 
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二．展望 

尽管本研究在 Cu-Ni-Al 合金的成分设计与性能优化方面取得了重要进展，

但仍存在若干问题需进一步探索： 

本文采用的冷轧与时效工艺虽能有效提升性能，但工艺窗口(如变形量、时

效温度与时间)的优化仍需细化。例如，研究动态再结晶与静态再结晶对异构组

织的影响另外，尽管通过实验揭示了 HDI 强化与析出相-位错交互作用的机理，

但多尺度建模(如相场模拟、分子动力学)的引入可更精确预测组织演化与性能响

应。 

针对立方状 L12-γ′相共格析出强化 Cu-Ni-Al 合金，本文研究了其在常温下的

摩擦磨损以及耐蚀性能，未来可以在深一步研究合金在高温环境下的力学性能以

及耐磨性能。 
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