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层间硬度比对Cu-Be/Cu层状异构
复合材料强韧性的影响
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摘 要：通过真空热压复合、冷轧及热处理的方式制备了具有不同层间硬度比（RCu-Be/Cu 分别为 3.0、 

5.0、 7.0）的 Cu-Be/Cu 层状异构复合材料。研究了层间硬度比 RCu-Be/Cu对复合材料强度-塑性匹配及

应变硬化率的影响，探索了不同 RCu-Be/Cu下异质变形诱导强化对复合材料应变硬化行为的影响。研

究结果表明，随着 RCu-Be/Cu升高，层状异构复合材料的抗拉强度升高、均匀伸长率降低，但复合材料抗

拉强度均高于依据混合定律计算值，且均匀伸长率均高于相应 Cu-Be 组元，其中 RCu-Be/Cu为 5.0 的复

合材料具有最优强度-塑性匹配。异质变形诱导强化作用可使层状异构复合材料中产生额外应变

硬化，但 RCu-Be/Cu为 3.0的复合材料中异质变形诱导强化产生的应变硬化作用较弱，而 RCu-Be/Cu为 7.0的

复合材料中异质变形诱导硬化作用在塑性变形初期就达到饱和状态并迅速降低，RCu-Be/Cu为 5.0的复

合材料中异质变形诱导硬化在材料应变硬化过程中占据主导作用，且可在较大应变范围内为材料

提供额外应变硬化能力。
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Effect of layer hardness ratio on strength and toughness of Cu-Be/Cu layered 

composite materials with heterostructure
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Abstract:  The Cu-Be/Cu layered heterogeneous composite materials with different layer hardness ratios (RCu-Be/Cu=

3.0, 5.0, 7.0) were prepared by vacuum hot pressing bonding, cold rolling and subsequent heat treatments. The 

effects of RCu-Be/Cu with different interlayer hardness ratio on the balance of strength and ductility and the strain 

hardening rate of the composites were investigated. Furthermore, the effect of heterogeneous deformation induced 

(HDI) hardening on the strain hardening behavior of composites with different RCu-Be/Cu was also studied. The results 

show that the ultimate tensile strength increases and the uniform elongation decreases with the increase of the 

interlayer hardness ratio. However, the ultimate tensile strength of the composites is higher than the value calculated 

by the rule of mixture (ROM). Moreover, the uniform elongation is also higher than that of the corresponding Cu-Be 
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component, among which the composites with RCu-Be/Cu of 5.0 possess the best balance of strength and ductility. The 

extra strain hardening effect in the layered composite materials with heterostructure can be caused by HDI 

hardening. The effect of HDI hardening on strain hardening is relatively weak in the composites with RCu-Be/Cu of 3.0, 

while the HDI hardening in the composites with RCu-Be/Cu of 7.0 reaches saturation at the initial stage of plastic 

deformation and then decreases rapidly. The HDI hardening in the composites with RCu-Be/Cu of 5.0 plays a dominant 

role during the strain hardening process and provides the extra strain hardening effect for the composites within a 

large strain range.

Keywords:  layered composite materials with heterostructure； layer hardness ratios； mechanical properties； strain 

hardening； hetero-deformation induced hardening

0　引 言

铍铜（Cu-Be）合金拥有铜合金中最高的强度，其

兼具高弹性和良好的导电性，是高性能开关、接触

器、高导电弹簧片等弹性导电元件的理想材料，在航

空航天、军工等需要面对苛刻服役条件的高精尖领

域有着广泛应用[1-3]。Cu-Be合金的超高强度（峰时效

抗拉强度可达 1 200 MPa以上）得益于其显著的析出

强化效果，但合金中析出粒子尺寸及分布的不均匀

性也导致合金时效状态下的塑性较固溶态急剧降低

（由 60% 降低至 5% 以下）[4]。这种显著的强度-塑性

倒置关系严重影响了 Cu-Be合金在苛刻服役条件下

（如深海、深空环境等）的安全可靠性。

通过调控金属材料的显微组织结构，如调整析

出物特征、细化晶粒、剧烈塑性变形等方式可有效提

高材料强度，但改善材料塑性变形能力的效果有限，

难以实现高强度-塑性组合[5-7]。金属材料中的强度-

塑性倒置关系与材料塑性变形过程中位错的累积和

湮灭行为有关，随着析出物特征等显微结构的变化，

位错的增殖速率及动态回复速率往往同时增加或减

小[8]，故传统的强韧化手段无法有效破解这种耦合关

系，也就很难实现材料的高强韧化。受到自然生物

材料“组分简单、构型精细”带来的高强韧匹配效应

的启迪，根据“构型化复合”理念对材料微结构进行

设计已成为目前突破材料强度-塑性倒置关系的重要

途径[9]。近年来，国内外研究团队通过增强体、基体

的 非 均 匀 构 型 设 计 ，构 筑 了 具 有 异 质 结 构

（Heterostructured）的金属材料[10-11]，其塑性变形过程

中会在软/硬相界面附近累积大量几何必须位错

（Geometrically Necessary Dislocations, GNDs），堆积

的GNDs会阻碍软相中位错的运动，从而在软相中产

生长程背应力（Back stress），同时界面处为了平衡背

应力会在硬相中产生与之大小相等、方向相反的前

应力（Forward stress），两者共同作用下产生异质变形

诱 导（Heterogeneous Deformation Induced, HDI）强

化[12-13]。大量 GNDs 的引入可大幅提升位错增殖能

力，打破金属材料塑性变形过程中位错累积和湮灭

行为的耦合关系，使材料获得高应变硬化能力，从而

显著提高材料强韧性。其中层状异构复合化设计可

实现不同组元间应变协调分布，具有显著的强韧化

效果，且加工方法简便、易于工业生产推广，有望成

为实现金属材料高强韧化的一种理想手段[14]。

层状异构材料的力学性能受多因素影响，例如

WU 等[15]探索了软相比例对具有层状异质结构工业

纯 Ti 拉伸性能的影响规律，发现当软相比例低于

30%，且均匀分布在硬相基体中时，材料可以达到良

好的强度 -塑性匹配。HUANG 等[16]针对层状异构

Cu/Cu-Zn 复合材料的研究表明，随着片层间距的减

小，材料强度逐渐上升，但塑性先升高后降低，存在

一个最佳的片层厚度（约 15 μm）可使材料获得最佳

强度-塑性匹配。软/硬相之间的机械不相容性（例如

硬度差异）也是影响层状异构材料力学性能的重要

因素之一，WANG 等[17]研究表明高硬度差异可以带

来更为显著的背应力强化效果，有利于提高材料强

韧性。而针对Cu-Be合金的层状异构复合化设计，由

于弹性导电元件对材料导电性能的要求，需选取 Cu

单质作为软组元层，这将使得软/硬组元（Cu 单质和

Cu-Be合金）间存在极高的硬度差异（最高可相差7倍），

而目前研究报道的层状异构材料软/硬相间硬度差异

一般在 3 倍之内[18-20]。在如此高的软/硬相硬度差异

下，层状异质构型是否仍然能够显著提高材料的应

变硬化能力，从而提高材料的强韧性，尚待进一步研

究。据此，本文采用真空热压复合、冷轧及后续热处

理的方式制备了具有不同层间硬度比（Cu-Be 层和

Cu层硬度之比，RCu-Be/Cu，下同）的 Cu-Be/Cu层状异构

复合材料，研究了RCu-Be/Cu对复合材料强度-塑性匹配以

及应变硬化率的影响，探索了不同RCu-Be/Cu下HDI强化
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对复合材料应变硬化行为的影响。本文从材料应变

硬化的角度阐述了RCu-Be/Cu对复合材料强韧性的影响

机制，可为层状异构复合化设计准则的建立提供参

考，有助于破解Cu-Be合金等以析出强化为主要强化

手段的高强金属材料中的强度-塑性倒置关系问题。

1　材料及方法

本 试 验 采 用 Cu-Be 合 金（C17200）和 纯 Cu

（C11000）板材制备 Cu-Be/Cu层状异构复合材料，板

材尺寸为 50 mm（长）×50 mm（宽）×0.3 mm（厚）。将

11块经过表面处理的板材按照Cu-Be/Cu/Cu-Be的顺

序交替堆叠，并进行真空热压复合，具体工艺可参见

作者之前文章中实验部分相关内容[21]。真空热压复

合后的Cu-Be/Cu层状异构复合材料板材经多道次冷

轧压下至 1.8 mm，总冷轧压下率约为 40%。对冷轧

后的复合板材进行固溶及时效热处理，复合板材固

溶工艺均为 800 °C 保温 15 min 后水淬至室温，通过

不同的时效热处理使 Cu-Be金属组元层获得不同的

显微硬度，从而制备 3 种不同层间硬度比的 Cu-Be/

Cu层状异构复合材料，具体时效工艺分别为 350 °C

保温15、60 min和180 min。

利用光学显微镜（OM, Zeiss-Axio Vert. A1）观察

层状异构复合材料纵截面（轧制方向RD和轧面法向

ND 构成的平面）显微组织形貌，通过电子背散射衍

射（EBSD, Oxford Symmetry S2）对层状异构复合材

料各金属组元层的晶粒取向及晶粒尺寸分布情况进

行分析。利用维氏硬度计（Duramin-40, Struers）对层

状异构复合材料纵截面各位置的显微硬度进行测试

（载荷 0.1 kg，保压 10 s）。利用电子万能试验机（AG-

X plus 100 kN, Shimadzu）对层状异构复合材料、Cu-

Be合金及Cu单质的单轴拉伸性能进行测试，应变速

率为 3×10-3 s-1，拉伸试样平行段长度为 20 mm（与试

样 RD 方向平行），使用标距为 12.5 mm 的引伸计测

量应变。利用场发射扫描电镜（FE-SEM, Hitachi SU-

8010）对拉伸试样断口形貌进行观察。

通过循环加卸载（loading-unloading-reloading，

LUR）实验对层状异构复合材料 HDI 强化行为进行

分析，实验在Instron 8872电液伺服疲劳试验机上进行，

试样尺寸与单轴拉伸试样一致，首先以3×10-3 s-1的加

载速率将试样拉伸至 2%工程应变，再以 2 000 N/min

的卸载速率将拉伸载荷卸载至 20 N，而后以相同试

验参数对试样进行再加载荷卸载，如此循环往复至

样品出现颈缩。

2　结果与讨论

2.1　Cu-Be/Cu 层状异构复合材料的显微组织及

硬度

图 1 所示为不同层间硬度比（RCu-Be/Cu）的 Cu-Be/

Cu层状异构复合材料的显微组织及硬度分布情况。

层状异构复合材料中 Cu-Be层和 Cu层结合良好，未

观察到孔洞、裂纹或分层等现象；同时，不同金属层

的厚度基本相当，平均层厚为（122.8±6.1） μm。如

图 1（a）、图 1（c）和图 1（e）所示，不同层间硬度比下，

层状异构复合材料中的 Cu-Be层晶粒尺寸均显著小

于Cu层，但Cu-Be层和Cu层的晶粒尺寸并没有随着

层间硬度比的改变而发生明显变化（不同金属层的

晶粒尺寸将在后文 EBSD相关内容中予以阐述），这

是由于金属层的晶粒尺寸主要由层状异构复合材料

制备过程中的热加工、冷轧及高温固溶热处理工艺

决定，而后续低温时效主要影响Cu-Be层中的析出物

状态，而对金属层的晶粒尺寸不会产生显著影响。

如图 1（a）所示，对于时效 15 min 的层状异构复合材

料，Cu-Be层晶内观察不到析出线条，这是由于时效

时间较短，此时析出物以GP区为主[4]，因此硬度也相

对较低，平均硬度仅为（147±10） HV0.1。如图 1（c）、

图 1（e）所示，随着时效时间的延长，Cu-Be层晶内开

始出现明显的析出线条，且晶界明显增粗，根据作者

之前关于Cu-Be合金的相关研究[4]可知，此时晶内开

始有大量的γ′、γ″亚稳相脱溶析出，晶界处产生了胞

状不连续脱溶产物。由于析出相粒子产生的显著析

出强化作用[4]，Cu-Be层的硬度发生显著升高，平均硬

度分别达到（246±19） HV0.1和（346±13） HV0.1。而对

于层状异构复合材料中的Cu层，其内部可观察到大

量退火孪晶，其显微组织随着时效时间的延长无显著

变化，显微硬度也基本保持不变，平均值分别为（51±2） 

HV0.1、（53±2） HV0.1 和（52±4） HV0.1。层状异构复合

材料的显微组织和硬度分析结果表明，通过控制低

温时效的时间，可在基本不改变不同金属层晶粒尺

寸的前提下，获得层间硬度比差异明显的层状异构

复合材料（RCu-Be/Cu=3.0, 5.0, 7.0），从而为探索 RCu-Be/Cu

对层状异构复合材料力学性能及强韧化行为的影响

创造良好条件。

由于Cu-Be层和Cu层各自的晶粒尺寸未随着层

状异构复合材料的 RCu-Be/Cu发生明显改变，故可选取

RCu-Be/Cu为 5.0的复合材料为代表，研究不同金属层的

晶粒尺寸分布情况。图 2中电子背散射衍射（EBSD）

图谱显示不同金属层的晶粒均为近等轴状，且呈现
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出随机取向。图 2 中黑色虚线位置为 Cu-Be/Cu 界

面，可观察到 Cu-Be 层和 Cu 层的晶粒均可以跨越

Cu-Be/Cu原始界面（图 2中黑色曲线）向异种金属层

内生长，表明层与层之间存在原子扩散，界面之间为

冶金结合[10]，这也有助于提高层状异构复合材料的

机械性能。

不同金属层的晶粒尺寸分布情况如图 3 所示，

Cu-Be层的晶粒尺寸分布在 2~40 μm之间，75%的晶

粒的尺寸集中在 5~20 μm，平均晶粒尺寸为 12.2 μm；

而Cu层的晶粒尺寸分布在10~80 μm之间，70%的晶粒

的尺寸集中在20~50 μm，平均晶粒尺寸为32.6 μm，约

ND
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100 μm

001

RD
Cu层

Cu-Be

图2　Cu-Be/Cu层状异构复合材料的EBSD晶粒取向图谱

Fig.2　EBSD grain orientation image of Cu-Be/Cu layered 
composite materials with heterostructure
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图1　Cu-Be/Cu层状异构复合材料的显微组织及硬度分布情况：（a） RCu-Be/Cu=3.0（时效15 min）OM显微组织；
（b） RCu-Be/Cu=3.0（时效15 min）显微硬度；（c） RCu-Be/Cu=5.0（时效60 min）OM显微组织；（d） RCu-Be/Cu=5.0（时效60 min）显微硬度；

（e） RCu-Be/Cu=7.0（时效180 min）OM显微组织；（f） RCu-Be/Cu=7.0（时效180 min）显微硬度

Fig.1　Microstructure and microhardness distribution of Cu-Be/Cu layered composite materials with heterostructure：
(a) RCu-Be/Cu=3.0 (aging for 15 min) OM microstructure；(b) RCu-Be/Cu=3.0 (aging for 15 min) microhardness；(c) RCu-Be/Cu=5.0 (aging 

for 60 min) OM microstructure；(d) RCu-Be/Cu=5.0 (aging for 60 min) microhardness；(e) RCu-Be/Cu=7.0 (aging for 180 min) 
OM microstructure；(f) RCu-Be/Cu=7.0 (aging for 180 min) microhardness
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为Cu-Be层的2.7倍。可利用Hall-Petch公式对由晶粒

尺寸差异而导致的不同金属层间硬度差值进行估计：

σ=σ0+kd -1/2 （1）

式（1）中：σ为材料屈服强度，σ0反应晶内对变形的阻

力，k反应晶界对变形的影响系数，d为晶粒尺寸。当

仅考虑晶粒尺寸对材料屈服强度的影响，忽略固溶

原子、析出粒子等因素时，可用多晶纯铜的相关参数

（σ0=40 MPa, k=190 MPa·μm-1/2）进行估算[22]，此时

Cu-Be层与 Cu层之间屈服强度的差值仅为 21 MPa。

由此可知，Cu-Be 层与 Cu 层之间的硬度差异主要由

Cu-Be层中的析出物状态导致，受两者间晶粒尺寸差

异的影响极小。

2.2　Cu-Be/Cu层状异构复合材料的拉伸性能及应

变硬化行为

图 4所示为金属组元及层状异构复合材料的单

向拉伸曲线，图 4（a）中不同时效时间下的 Cu-Be 合

金组元呈现出显著的强度-塑性倒置现象，当时效时

间由15 min延长至180 min时，虽然抗拉强度由678 MPa

提升至 1 247 MPa，提升了近 85%，但均匀伸长率也

由 18.3% 大幅降低至 4.4%，仅为短时间时效状态下

的 25%。将时效时间由 180 min 缩短至 60 min 后，

Cu-Be 合金的抗拉强度仍然可达 1 168 MPa，均匀伸

长率也增长至 6.9%，材料的强韧性得到一定的提高，

强塑积较时效 180 min的Cu-Be合金提高 45.7%。这

主要与Cu-Be合金中析出物状态的变化有关，当时效

时间为 60 min 时，合金中析出物以弥散分布的细小

γ″相为主[23]，同时析出强化机制也以位错剪切析出

粒子的机制为主[24]，因此合金可以在保持较高强度

的基础上获得较好的塑性。对于纯Cu组元来说，由

于其在时效过程中既不会产生脱溶析出，晶粒长大

也不明显，所以其抗拉强度和伸长率基本保持不变，

分别为195 MPa和21.2%。

如图 4（b）所示，对于具有不同层间硬度比的层

状异构复合材料，随着 RCu-Be/Cu由 3.0提高至 7.0，复合

材料抗拉强度也由 564 MPa提高至 738 MPa，均匀伸

长率由 23.1% 降低至 8.5%，但复合材料的均匀伸长

率均高于相应的Cu-Be组元。RCu-Be/Cu为 5.0的层状异

构复合材料具有最优的强度-塑性匹配，其抗拉强度

可达 705 MPa，仅略低于 RCu-Be/Cu为 7.0 的层状异构复

合材料的抗拉强度（738 MPa），但其均匀伸长率高达

15.8%，因此其强塑积也较 RCu-Be/Cu为 7.0 的层状异构

复合材料提高了近 80%。由此可见，在提高Cu-Be合

金强韧性的方面，相较于优化合金内析出物状态，运

用层状非均质的构型设计是一种效果更为显著的

方法。

利用复合材料的混合定律（Rule of mixture，

ROM）对层状异构复合材料的拉伸性能进行分析，

Cu-Be/Cu层状异构复合材料中各组元的体积分数可

通过金属组元层厚度占比进行估计，可得Cu-Be组元

体积分数为 51.4%，Cu组元体积分数为 48.6%。将利

用 ROM 计算的复合材料抗拉强度与试验测试结果

进行对比，结果如图 5（a）所示。由图 5（a）可知，不同

层间硬度比的层状异构复合材料实际抗拉强度均高

于 ROM 的计算值，其中 RCu-Be/Cu为 3.0 的层状异构复

合材料抗拉强度比 ROM 计算值高近 30%。随着层

间硬度比的上升，层状异构复合材料实际抗拉强度

与 ROM 计算值之间的差值（额外强度）逐渐减小。

如图 5（b）所示为不同层间硬度比的层状异构复合材

料与相应的Cu-Be组元均匀伸长率的对比，尽管层状

异构复合材料的均匀伸长率也随着层间硬度比的上
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图3　Cu-Be/Cu层状异构复合材料的晶粒尺寸分布情况：（a） Cu-Be层晶粒尺寸分布情况；（b） Cu层晶粒尺寸分布情况

Fig.3　Grain size distribution of Cu-Be/Cu layered composite materials with heterostructure：
(a) grain size distribution of Cu-Be layer; (b) grain size distribution of Cu layer
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升而逐渐降低，但均高于对应的 Cu-Be组元（两者间

差值为额外伸长率），分别高出 25.7%（RCu-Be/Cu=3.0）、

129.0%（RCu-Be/Cu=5.0）和 93.2%（RCu-Be/Cu=7.0）。由此可

见，层状非均质构型设计在提高材料塑性变形能力

方面具有很好的作用，特别是在层状异构复合材料

的层间硬度比较高的情况下，其对塑性变形能力提

升的效果尤为显著。由于高硬度状态下的 Cu-Be合

金在塑性变形过程中极易发生个别晶粒的塑性容限

耗尽，从而导致应变局域化的产生[25]，这也是其塑性

较差（均匀伸长率小于 7%）的主要原因之一。但是

层状异构复合材料在塑性变形过程中，会发生载荷

的传递及应变的分配，从而有效发挥软相（Cu组元）高

位错容纳能力和塑性变形稳定性，进而抑制硬相（Cu-

Be组元）的塑性失稳，从而实现应变非局域化[26]，这也

就是高层间硬度比的层状异构复合材料塑性变形能力

较相应的Cu-Be组元大幅提升的原因。同时，更好的

塑性变形能力也有助于材料在塑性变形过程中持续地

发生应变硬化，从而提高合金的强韧性[27]。

结合 Cu-Be 组元和 Cu 组元的拉伸应力-应变数

据，利用 ROM 对层状异构复合材料的应变硬化行

为进行了计算（将 Cu-Be 组元的均匀伸长率作为应

变的最大值），并与实际的应变硬化行为曲线进行

对比，结果如图 6 所示。金属材料的应变硬化行为

常用 KME（KOCKS，MECKING and ESTRIN）模型

进行描述 [28]，在材料单向拉伸过程中，发生颈缩之

前，其应变硬化率（θ=dσ/dε）会经历迅速降低阶段

（阶段 Ⅱ，对应拉伸曲线中弹性向塑性变形转变的

区域）以及线性降低阶段（阶段 Ⅲ，对应拉伸曲线
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图4　金属组元及Cu-Be/Cu层状异构复合材料的单向拉伸曲线：（a） 金属组元的拉伸曲线；

（b） 层状异构复合材料的单向拉伸曲线

Fig. 4　Uniaxial tensile curves of metal components and Cu-Be/Cu layered composite materials with heterostructure：
（a） uniaxial tensile curves of the metal components； （b） uniaxial tensile curves of Cu-Be/Cu 

laminated composites with heterostructure
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图5　金属组元及Cu-Be/Cu层状异构复合材料拉伸性能对比：（a） 复合材料抗拉强度试验结果与ROM计算结果对比；

（b） 复合材料与Cu-Be合金的均匀伸长率对比

Fig. 5　 Comparison of tensile properties of metal components and Cu-Be/Cu layered composite 
materials with heterostructure：（a） comparison of ultimate tensile strength test results and ROM calculation results of 

composites；（b） comparison of uniform elongation of composites and Cu-Be alloy

72



第 15 卷 第 1 期 柳春林，等：层间硬度比对Cu-Be/Cu层状异构复合材料强韧性的影响

中稳定的应变硬化区域），如图 6（d）所示。其中，

线性降低阶段（阶段 Ⅲ）的斜率可反映应变硬化率

降低的速度，根据 Considère 准则 [29]，当应变硬化率

的数值降低至与材料抗拉强度数值相等时，材料

发生颈缩，故曲线此阶段斜率的绝对值越小，材料

应变硬化能力越强。由图 6 可知，不同层间硬度比

的层状异构复合材料应变硬化行为曲线中均可明显

地观察到迅速降低和线性降低阶段，随着层间硬度

比的上升，层状异构复合材料的应变硬化能力逐渐

降低，但实际的应变硬化率均高于根据ROM的计算

值，即存在额外的应变硬化率（见图 6（a）—图 6（c）

中的右上角）。当 RCu-Be/Cu 为 3.0 时，层状异构复合

材料在线性降低阶段的应变硬化率降低速度大于

ROM 计算曲线的应变硬化率降低速度，因此额外

应变硬化率随着真应变的增加逐渐降低。对于层

状异构复合材料（RCu-Be/Cu=5.0）的应变硬化行为曲

线，其在线性降低阶段应变硬化率降低速度小于

ROM 计算曲线，故额外应变硬化率表现为随着真

应变逐渐上升。而层状异构复合材料（RCu-Be/Cu=

7.0）的应变硬化行为曲线中线性降低阶段的斜率

与 ROM 计算曲线基本一致，因此额外应变硬化率

基本保持不变。

ROM仅考虑了不同金属组元的线性叠加作用，

而忽略了层状非均质构型中Cu-Be组元与Cu组元之

间的耦合作用。由于Cu-Be组元和Cu组元间存在显

著的机械不相容性，层状异构复合材料塑性变形过

程中会在界面形成大量几何必须位错（GNDs），并产生

异质变形诱导（HDI）强化，这也是图6（a）—图6（c）中额

外应变硬化产生的原因。而在不同层间硬度比的层

状异构复合材料中，额外应变硬化率的变化规律迥

然不同，说明层间硬度比会对层状异构复合材料的

HDI 强化行为产生较大影响，可利用循环加卸载

（Loading-Unloading-Reloading，LUR）实验对 HDI 强

化行为进行研究[15]。

图 7 所示为不同 RCu-Be/Cu 的层状异构复合材料的

拉伸断口形貌，宏观断口形貌表明层状异构复合材

料在塑性变形过程中，Cu-Be 层与 Cu 层始终保持良

好结合，未发生明显的分层现象，断裂失效主要发生
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图6　Cu-Be/Cu层状异构复合材料实际应变硬化曲线与ROM计算曲线对比：（a） RCu-Be/Cu=3.0；（b） RCu-Be/Cu=5.0；
（c） RCu-Be/Cu=7.0；（d） 基于KME模型的金属应变硬化行为示意

Fig.6　 Comparison of experimental and calculated strain hardening curves of Cu-Be/Cu layered composite materials with het⁃
erostructure：（a）RCu-Be/Cu=3.0；（b）RCu-Be/Cu=5.0； （c）RCu-Be/Cu=7.0；（d） schematic diagram of metal 

strain hardening behaviors based on KME model
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在各金属组元层。此外，层状异构复合材料断口上

可观察到大量的台阶（如图7（a）、图7（c）和图7（e）中黑

色箭头所指），单个台阶可横跨整个金属组元层，在

Cu-Be/Cu 界面处终止，说明断裂过程中裂纹的扩展

受到了 Cu-Be/Cu界面阻碍从而发生了偏转，这有助

于增加裂纹扩展的阻力，从而提高材料的韧性[30]。

图 7（b）、图 7（d）和图 7（f）为层状异构复合材料的高

倍断口形貌，Cu-Be/Cu界面附近的Cu层断口较为平

坦，仅在 RCu-Be/Cu为 7.0 的层状异构复合材料的 Cu 层

中观察到少量韧窝，断口上均可观察到解理台阶，呈

现出准解理断裂的特征，而与退火态Cu的微孔聚集

型断裂特征相去甚远。这是由于层状非均质材料塑

性变形过程中，界面附近软相（Cu层）必须产生更多

的几何必须位错以协调整体变形，大量的位错塞积

产生了应力、应变集中，从而导致准解理断裂。同

时，可观察到RCu-Be/Cu为 7.0的层状异构复合材料中Cu
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图7　Cu-Be/Cu层状异构复合材料拉伸断口形貌：（a） RCu-Be/Cu=3.0宏观断口形貌；（b） RCu-Be/Cu=3.0高倍断口形貌；（c） RCu-Be/Cu=5.0
宏观断口形貌；（d） RCu-Be/Cu=5.0高倍断口形貌；（e） RCu-Be/Cu=7.0宏观断口形貌；（f） RCu-Be/Cu=7.0高倍断口形貌

Fig.7　 Fracture surface of Cu-Be/Cu layered composite materials with heterostructure：(a) RCu-Be/Cu=3.0 macroscopic fracture 
surface; (b) RCu-Be/Cu=3.0 high magnification fracture morphology；(c) RCu-Be/Cu=5.0 macroscopic fracture surface;

 (d) RCu-Be/Cu=5.0 high magnification fracture morphology；(e) RCu-Be/Cu=7.0 macroscopic fracture surface; 
(f) RCu-Be/Cu=7.0 high magnification fracture morphology
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层韧窝沿与 Cu-Be/Cu 界面基本垂直的方向发生伸

长，说明材料塑性变形过程中 Cu-Be层和 Cu层之间

存在强烈的横向约束[17]，这也为层状非均质构型协

调异种金属层间的应变，改变金属层应力状态提供

了有力证据。而层状异构复合材料中的 Cu-Be层可

观察到大量小尺寸的韧窝，随着层间硬度比的上升，

韧窝的尺寸和深度减小，同时韧窝形貌占断口面积

的比例降低，解理刻面形貌占比上升，Cu-Be层断裂

模式由微孔聚集型断裂转变为混合断裂模式，这与

Cu-Be组元的塑性逐渐降低相对应。

2.3　Cu-Be/Cu层状异构复合材料的异质变形诱导

强化行为

如图 8（a）所示，不同 RCu-Be/Cu的层状异构复合材

料循环加卸载应力-应变曲线中均可观察到明显的迟

滞回线环，表明层状异构复合材料具有明显的包申

格效应，其可说明材料在变形过程中存在异质变形

诱导应力（HDI 应力, σHDI）作用。图 8（b）所示为迟滞

回线环的局部放大图，由图 8可知随着层间硬度比的

上升，迟滞回线环的面积更大，且更为饱满。尤其是

RCu-Be/Cu分别为 5.0和 7.0的层状异构复合材料，其迟滞

回线环面积和饱满程度显著高于 RCu-Be/Cu为 3.0 的层

状异构复合材料，说明两者具有更强的包申格效应，

也在一定程度上反映了其在变形过程中产生了更大

的异质变形诱导应力[15]。图 8（c）所示为典型的迟滞

回线环示意图，根据曲线可以定量计算包申格效应

和异质变形诱导强化作用。曲线中的箭头反映了加

载-卸载-再加载的过程，εy为材料屈服强度对应的真

应变，εp为卸载前的最大应变，对应的应力为材料流

变应力σf；卸载过程中存在应力线性降低阶段BC，C

点对应应力为卸载屈服点 σu，D 点为卸载阶段终止

应变，过D做一条与 x轴平行的直线，与直线BC之间

的交点为C′，DC′对应的应变为反向塑性应变εrp，可

反映包申格效应的大小；再加载过程中也对应的存

在应力线性上升的阶段 EF，F 点对应应力为再加载

屈服点σr。层状异构复合材料的异质变形诱导应力

（σHDI）可通过以下公式计算[31]：

σHDI=
σu + σ r2 （2）

利用归一化反向塑性应变（εrp/εy）与归一化应变

（εp/εy）之间的关系，可以反映不同层间硬度比层状异

构复合材料的包申格效应演变情况，如图 8（d）所示。

相同归一化应变量下，层间硬度比更高的层状异构

复合材料具有更大的归一化反向塑性应变，表明高

层间硬度比的层状异构复合材料具有更加明显的包

申格效应。对于RCu-Be/Cu为 3.0的层状异构复合材料，

归一化反向塑性应变随着应变量的增加呈现出上下

波动的变化规律，但总体上还是表现为缓慢增加，说

明材料的包申格效应较弱。而对于RCu-Be/Cu分别为 5.0

和 7.0 的层状异构复合材料，随着应变量的增加，归

一化反向塑性应变呈现出先迅速上升而后缓慢增加

的变化趋势，表明材料的包申格效应在塑性变形初

期迅速增大，随着塑性变形过程的进行，包申格效应

逐渐达到饱和。其中 RCu-Be/Cu为 5.0 的层状异构复合

材料的包申格效应在塑性变形初期的增加速度低于

RCu-Be/Cu为 7.0的层状异构复合材料，但也在更大的应

变量下才达到饱和状态。

根据式（2）定量计算了不同层间硬度比的层状

异构复合材料中 HDI 应力，如图 9（a）所示。随着应

变的增加，3种层状异构复合材料样品的HDI应力均

逐渐上升至趋于稳定，且 HDI 应力水平也随着层间

硬度比的上升而增加，这与材料包申格效应的变化

规律基本一致。由此可见，层状异构复合材料包申

格效应的大小可在一定程度上反映材料HDI强化的

效果，LI等[18]和 GAO 等[32]的研究中也报道了类似的

结果。

层状异构复合材料的应变硬化由各向同性强化

以及随动强化共同贡献，其中随动强化作用力的大

小与 HDI 应力相等[12]，因此对应各向同性强化的有

效应力（σeff）以及有效应力的应变硬化率（θeff）可通过

以下公式计算：

σeff=σf−σHDI （3）

θeff=θ−θHDI （4）

式（3）、式（4）中：σf为流变应力，σHDI为HDI应力，θ为
层状异构复合材料的应变硬化率，θHDI为HDI应力的

应变硬化率（θHDI=dσHDI/dε）。

图 9（b）—图 9（d）为应变硬化行为曲线线性降低

阶段（阶段 Ⅲ）的不同层间硬度比的层状异构复合材

料的应变硬化率（θ, θHDI, θeff）。如图 9（b）所示，对于

RCu-Be/Cu为 3.0 的层状异构复合材料，θeff与 θ的变化趋

势基本一致，θHDI呈现出随应变上升而缓慢降低的趋

势。其中，HDI应力产生的硬化作用（θHDI）对材料整

体应变硬化的贡献小于有效应力产生硬化作用（θeff）

的贡献，材料的应变硬化行为由有效应力主导。因

此，随着应变的增加，HDI应力产生的额外硬化逐渐

无法抵消材料在有效应力作用下产生的软化[33]，故

应变硬化行为曲线阶段 Ⅲ中材料额外应变硬化率呈

现出随应变上升而降低的趋势。

如图 9（c）、图 9（d）所示，对于 RCu-Be/Cu分别为 5.0

和 7.0的层状异构复合材料，在应变硬化行为曲线阶

段 Ⅲ中HDI应力和有效应力交替主导材料的应变硬
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化行为，临界应变分别为 9.2%（RCu-Be/Cu=5.0）和 4.6%

（RCu-Be/Cu=7.0），与申格效应达到饱和对应的应变值基

本一致。RCu-Be/Cu为 7.0的层状异构复合材料在低应变

下（1.9%<ε<3.5%），HDI 应力产生的硬化作用占比

（θHDI/θ）可高达 75% 以上，但随着应变的增加，θHDI迅

速降低；而对于 RCu-Be/Cu为 5.0 的层状异构复合材料，

其可在较大应变范围内（3.0%~7.5%）保持较高的

θHDI/θ（接近 60%），θHDI 应变降低的速度也显著低于

RCu-Be/Cu为7.0的层状异构复合材料。尽管HDI应力产

生的硬化作用随着应变上升而降低，但是较高的

HDI硬化作用占比可以保证HDI应力产生的额外硬

化抵消甚至超过材料在有效应力作用下的软化[33]。

因此 RCu-Be/Cu为 7.0 的层状异构复合材料中额外应变

硬化率随应变基本不变，可参见图 6（c）；RCu-Be/Cu为 5.0

的层状异构复合材料中额外应变硬化率随应变逐渐

上升，可参加图6（b）。

在塑性变形后期，由于硬相（Cu-Be层）中的前应

力（Forward stress）会协调硬区的塑性变形，限制HDI

硬化的作用，同时几何必须位错的动态回复作用增

强，其累积速率明显降低，因此HDI硬化作用对材料

应变硬化的贡献明显降低[13]，有效应力主导材料的

应变硬化行为。而材料中的有效应力主要受到塑性

变 形 过 程 中 统 计 存 储 位 错（Statistically Stored 

Dislocations, SSDs）密度变化的影响[34]。塑性变形后

期，统计存储位错的动态回复速率往往高于积累速

率，导致有效应力的应变硬化率随应变增加而降

低[8]，但RCu-Be/Cu分别为 5.0和 7.0的层状异构复合材料

中有效应力的应变硬化率随应变增加基本不变或缓

慢上升，这可能是由于在 HDI 应力作用下 Cu-Be 层

和Cu层中的硬滑移系开动，从而额外促进了位错的

增殖[15]。

通过对不同RCu-Be/Cu的层状异构复合材料的应变

硬化行为进行综合分析，可知材料的应变硬化行为

是影响材料强韧性的关键因素，通过引入层状非均

质构型设计，可使材料中产生HDI强化，从而获得额

外的应变硬化能力，有助于材料强韧性的提高。而
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图8　Cu-Be/Cu层状异构复合材料循环加卸载试验结果：（a） 复合材料循环加卸载应力-应变曲线；（b） 迟滞回线环的局部

放大图；（c） 典型的迟滞回线环示意图；（d） 归一化反向塑性应变（εrp/εy）与归一化应变（εp/εy）之间的关系

Fig.8　Loading-unloading-reloading (LUR) test results of Cu-Be/Cu layered composite materials with heterostructure：
(a) cylic loading-unloading-reloading stress-strain curves of the composites; (b) magnified view of the hysteresis loops；

(c) schematic diagram of typical hysteresis loop; (d) relationship between normalized reverse 
plastic strain (εrp/εy) and normalized strain (εp/εy)
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层状异构复合材料中HDI强化的效果与层间硬度比

（即不同组元间的机械不相容性）密切相关，当层间硬

度比过小时，材料中HDI硬化效果不明显，有效应力

产生的硬化作用对材料整体的应变硬化仍然占据主

导地位，这与传统均质材料的应变硬化行为相似。当

层间硬度比过高时，虽然可以获得非常显著的HDI硬

化效果，但是由于HDI应力在较低的应变水平下（塑

性变形初期）就达到饱和状态，HDI应力的应变硬化

率随应变增加迅速降低，无法在较大的应变范围内产

生额外的应变硬化，导致材料整体的应变硬化率很快

就降低至发生颈缩的水平。由此可推测，存在最佳的

RCu-Be/Cu可使层状异构复合材料中产生显著的 HDI硬

化效果，保证HDI应力产生的硬化可在材料应变硬化

过程中占据主导作用，同时HDI应力在较高的应变水

平下才达到饱和状态，进而使得HDI硬化可在较大的

应变范围内为材料提供额外的应变硬化能力，从而大

幅度提高材料的强韧性。

3　结 论

本文研究了Cu-Be/Cu层状异构复合材料的异质

变形诱导（HDI）强化行为，并探索了HDI强化对层状

异构复合材料应变硬化行为的影响，进而从材料应

变硬化的角度阐述了金属组元层间硬度比（RCu-Be/Cu）

对层状异构复合材料强韧性的影响，主要结论如下：

1）随低温时效时间的延长，层状异构复合材料

中各金属组元层晶粒尺寸变化不大，Cu层平均晶粒尺

寸为 32.6 μm，约为Cu-Be层平均晶粒尺寸（12.2 μm）

的 2.7倍，显微组织主要改变为 Cu-Be层内的析出物

状态，晶内开始出现明显析出线条且晶界增粗；复合

材料中Cu-Be层显微硬度随时效时间增加显著上升，

而 Cu 层的显微硬度基本保持不变，从而可获得

RCu-Be/Cu 差异明显（RCu-Be/Cu=3.0、 5.0、 7.0）的异质结构

材料。
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图9　Cu-Be/Cu层状异构复合材料HDI应力以及流变应力、HDI应力和有效应力的应变硬化率随应变变化情况：

（a） 复合材料HDI应力；（b） RCu-Be/Cu=3.0复合材料应变硬化行为；（c） RCu-Be/Cu=5.0复合材料应变硬化行为；

（d） RCu-Be/Cu=7.0复合材料应变硬化行为

Fig. 9　HDI stress and strain hardening rate of flow stress, HDI stress and effective stress of Cu-Be/Cu 
layered heterogeneous composite materials with applied strain：(a) HDI stress of the composites; (b) strain hardening 

behavior of the RCu-Be/Cu=3.0 composite；(c) strain hardening behavior of the RCu-Be/Cu=5.0 composite; 
(d) strain hardening behavior of the RCu-Be/Cu=7.0 composite
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2）随 RCu-Be/Cu的升高，层状异构复合材料的抗拉

强度逐渐升高、均匀伸长率逐渐降低，复合材料抗拉

强度均高于依据混合定律（ROM）的计算值，且均匀

伸长率均高于相应的 Cu-Be 组元，其中 RCu-Be/Cu为 5.0

的层状异构复合材料具有较优的强度-塑性匹配。不

同RCu-Be/Cu的层状异构复合材料的实际应变硬化率均

高于ROM计算值，但额外应变硬化率随着应变增加

呈现出迥然不同的变化趋势，表明 RCu-Be/Cu会对层状

异构复合材料的异质变形诱导（HDI）强化行为产生

较大影响。

3）随 RCu-Be/Cu的升高，层状异构复合材料中 HDI

应力水平以及包申格效应的变化规律基本一致，均

发生显著上升；过小的层间硬度比（RCu-Be/Cu=3.0）无法

产生显著的 HDI 硬化作用，而过高的层间硬度比

（RCu-Be/Cu=7.0）会导致 HDI 硬化作用在塑性变形初

期就达到饱和状态并迅速降低。RCu-Be/Cu为 5.0 的层

状异构复合材料中 HDI 硬化在材料应变硬化过程

中占据主导作用，且可在较大应变范围内为材料

提供额外应变硬化能力，故而获得了较好的强

韧性。
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