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摘要：将层状非均质构型复合化设计思想用于提高 Cu-Be 合金强韧性，采用真空热压复合、热轧及热处理的方式制备了 Cu-
Be/Cu 层状非均质复合材料。 对复合材料显微组织、显微硬度及拉伸性能进行了测试分析，利用 SEM 下原位拉伸结合 DIC 技
术，研究了复合材料塑性变形中各金属层组织演变、应变分配及断裂行为。 结果表明：Cu-Be/Cu 层状非均质复合材料由粗晶
Cu 层（平均晶粒尺寸 115.3 μm）和细晶 Cu-Be 层（平均晶粒尺寸 17.4 μm）组成，Cu-Be 层显微硬度约为 Cu 层 5 倍，复合材料
抗拉强度介于两种金属组元之间，但伸长率远高于 Cu-Be 合金、与 Cu 接近。 复合材料塑性变形过程中，Cu-Be 层主要通过晶
粒转动方式协调应变，而 Cu 层主要通过晶内单系滑移方式协调应变；塑性变形初期，应变集中首先出现在 Cu-Be/Cu 界面附
近，随后应变集中可通过界面传递至两侧金属层内部。 复合材料断裂过程中，首先在 Cu-Be 层中晶界处萌生微裂纹，并沿晶界
扩展；当裂纹扩展至 Cu-Be/Cu 界面时，发生明显偏折，裂纹在 Cu 层内表现为穿晶扩展，界面附近 Cu 层呈现准解理断裂特征。
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Abstract：The laminated heterogeneous configuration design was applied to improve the strength and toughness
of the Cu-Be alloy. The Cu-Be/Cu laminated heterogeneous composite by vacuum hot pressing bonding, hot
rolling and subsequent heat treatment was successfully prepared. The microstructure, microhardness and tensile
properties of the composites were investigated. During the plastic deformation of the composite, the microstruc-
ture evolution, strain distribution and fracture behavior of different metal layers were characterized by in-situ
tension under SEM combined with DIC technique. The results show that the Cu-Be/Cu laminated heterogeneous
composite is composed of coarse grained Cu layers (with average grain size of 115.3 μm) and fine grained Cu-Be
layers (with average grain size of 17.4 μm). The microhardness of Cu-Be layers is approximately 5 times higher
than that of Cu layers. The ultimate tensile strength of the composite is between that of the two metals, but the
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ductility of the composite is close to that of the Cu, which is much higher than that of the Cu-Be alloy. During
the plastic deformation of the composite, the strain of the Cu-Be layers is mainly coordinated by grain rotation,
while the strain of the Cu layers is mainly coordinated by single slip inside the grains. At the initial stage of
plastic deformation, the strain concentration first appears in the vicinity to the Cu-Be/Cu interfaces. Then the
strain concentration can be transmitted into the metal layers through the interfaces. During the fracture of the
composite, the microcracks initiate at the grain boundaries of the Cu-Be layers and propagate along the grain
boundaries. Significant crack deflection phenomenon occurs when the cracks propagate to the Cu-Be/Cu inter-
face. The crack propagates transgranular in the Cu layers. The morphology of the fracture of the Cu layer present
the characteristics of quasi-cleavage fracture.
Key words： laminated heterogeneous composite; strengthening and toughening; in-situ tension; plastic deforma-
tion behavior; strain distribution
Citation format：TANG Y C，ZHANG X L，LIU C L，et al. In-situ study of the plastic deformation behavior of
cu-be/cu laminated heterogeneous composite[J]. Journal of East China Jiaotong University，2022，39（3）：99-109.

Cu-Be合金在固溶时效后抗拉强度可达 1 000MPa
以上，拥有铜合金中最高的强度，其还具有优异的
弹性、导电导热性、耐低温性和耐腐蚀性 [1]，在航空
航天、军工等高精尖领域都有着广泛应用，同时也
是海底电缆中继器构造体不可替代的材料[2]。Cu-Be
合金的超高强度主要源自高密度析出粒子所产生

的析出强化， 但同时这些析出粒子尺寸及分布的不
均匀性也使得材料在塑性变形过程中极易产生应变

局域化现象，严重降低材料塑性（伸长率由固溶态下
超过 50%降至峰时效态下的不足 5%）[3]。 虽然在多
数情况下， 这种显著的强度-塑性倒置现象不会对
Cu-Be 合金的正常服役产生明显影响；但是对于某
些极端苛刻的服役条件（如深海环境等），由于施工
成本高昂、维护困难等原因，对 Cu-Be 合金构件的
服役可靠性提出了更高的要求，这就需要其同时具
备高强度和高塑性。
实现 Cu-Be 合金高强韧化的关键在于避免或

延缓材料塑性变形过程中应变局域化现象的出

现， 而通过合金化来调控材料微观组织结构和内
部缺陷等传统手段的效果有限 [4]。 近年来，国内外
学者提出通过构型复合化的方法， 在金属材料中
构筑混杂、层状、网状、梯度等非均质构型，发挥不
同组元间的协同耦合效应， 从而提升材料机械性
能 [5]。其中层状非均质构型可充分综合各组元的性
能优势、协调塑性变形过程中各组元的应变分布，
是解决应变局域化问题、 提高材料强韧性的有效
手段之一 [6]。 对于层状非均质复合材料，各组元间
的机械不相容性使得变形过程中几何必须位错

（GND）不断地在界面处堆积，从而产生额外的背
应力强化效果，提高材料应变硬化能力 [7]。 而根据
Huang[8]等对层状 Ti/Al 复合材料的研究，层状非均
质复合材料的塑性甚至可高于任一组元， 这得益
于塑性变形过程中组元界面对各组元应变分布的

再分配。
由此可见，将层状非均质构型复合化的设计思

想运用于 Cu-Be 合金，通过调控材料的应力应变状
态，有望解决 Cu-Be 合金塑性变形过程中过早产生
应变局域化的问题，实现材料强度和塑性的同时提
高。 而对层状非均质复合材料应力应变状态的调控
需建立在充分了解复合材料塑性变形行为的基础

上， 尤其是各组元应变分配情况。 数字图像关联
（DIC） 技术可对材料的局域变形进行非接触测量，
是表征材料应变分布的有效手段 [9]。 通过 DIC 耦合
扫描电镜（SEM）下原位拉伸，可实现层状非均质复
合材料塑性变形行为的实时观察，并表征出各组元
的应变分布情况[10]。
本研究采用真空热压复合、热轧及热处理的方

式制备了 Cu-Be/Cu 层状非均质复合材料。 从显微
组织特征及显微硬度的角度分析了各组元的机械

不相容性；对比了相同加工历程下，复合材料与各
金属组元拉伸性能间的差异； 利用 SEM 下原位拉
伸结合 DIC 技术，研究了复合材料塑性变形过程中
各金属层组织演变、应变分配及断裂行为。 本工作
揭示了 Cu-Be/Cu 层状非均质复合材料高强韧性的
来源，可为层状非均质构型复合化设计的改进提供
指导，有助于进一步挖掘材料的性能潜力。
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1 试验

1.1 试验材料及制备
本试验采用 50 mm（长）×50 mm（宽）×0.5 mm

（厚）的 Cu-Be合金板（C17200）和纯 Cu板（C11000）
制备 Cu-Be/Cu 层状非均质复合材料。 将表面处理
后的金属板材按照 Cu-Be/Cu/Cu-Be 的顺序交替堆
叠，共计 17 层放入高强石墨模具中，然后将模具置
于真空热压炉中进行热压， 热压温度为 780 ℃，压
力为 30 MPa，保压时间为 30 min，然后随炉冷却至
室温。 将真空热压复合的 Cu-Be/Cu 层状非均质结
构复合材料热轧至 4.5 mm， 热轧温度为 780 ℃，压
下率为 40%。 然后对复合材料板材进行固溶及时效
热处理，固溶工艺为：800 ℃保温 30 min后水淬至室
温， 时效工艺为 350 ℃保温 60 min 后空冷至室温。
为与 Cu-Be/Cu 层状非均质复合材料进行对比，另
取 Cu-Be合金及 Cu板材， 分别单独经历与复合材
料相同的加工历程（热压+热轧+固溶时效热处理）。
1.2 试验方法
利用 X 射线衍射仪（XRD，D8 Advance）对复合

材料的物相组成进行分析， 测试条件为铜靶 Kα 射

线，扫描速率为 5°/min，衍射角为 35°～105°。 利用光
学显微镜（OM，Zeiss-Axio Vert. A1）观察复合材料
的显微组织形貌， 利用维氏硬度计 （Struers Du-
ramin-40） 对复合材料横截面各位置的显微硬度进
行测试， 试验选取载荷砝码为 0.1 kg， 保压时间为
10 s。 利用 Instron 8872 试验机对复合材料、Cu-Be
合金及 Cu 的拉伸性能进行测试， 应变速率为 8×
10-3/s，拉伸试样平行段长度为 20 mm，使用标距为
12.5 mm的引伸计测量应变； 采用装配有原位拉伸
试样台（Gatan MICROTEST 2000E）的场发射扫描电
镜（FE-SEM，Zeiss GeminiSEM 300）对复合材料试
样进行原位拉伸试验，应变速率为 5×10-4/s；拉伸加
载方向均与试样轧制方向平行。 原位拉伸试样尺寸
如图 1 所示，利用与原位拉伸试样外形尺寸匹配的
夹具将试样固定在原位拉伸试验台上进行试验。 利
用 FE-SEM 观察试样拉伸过程中显微组织演变、断
裂行为和断口形貌。 使用开源的 Ncorr 软件对复合
材料原位拉伸过程中的显微组织进行数字图像相

关（DIC）分析，以获得不同金属层的应变分布情况。

2 结果与分析

2.1 复合材料相结构及显微组织
图 2为 Cu-Be/Cu层状非均质复合材料的 XRD

图谱，由图可知，复合材料的物相以 α-Cu 固溶体相
为主，无明显的金属间化合物相。如图 2所示，（220）
晶面（74.0°~74.8°）和（311）晶面（89.8°~90.6°）的衍
射峰均出现了明显的分峰现象，这是由于 Cu-Be 层
和 Cu 层的 α-Cu 相晶格常数差异所致。 由于时效

过程中 Be原子无法完全脱溶， 仍有相当一部分 Be
原子固溶在 Cu 基体中 [11]，导致晶格膨胀，Cu-Be 层
的 α-Cu相衍射峰向左发生偏移。
图 3 所示 Cu-Be/Cu 层状非均质复合材料显微

组织、晶粒尺寸分布及显微硬度分布情况。 由图 3（a）
可知， 复合材料呈现出典型的非均质结构，Cu层的
由粗大的晶粒构成，晶粒内部可观察到退火孪晶组
织，而 Cu-Be 层则由细小的晶粒构成，晶粒内部存
在大量由连续脱溶产物构成的析出线条（Continu-

图 1 原位拉伸试样尺寸及装夹图（单位：mm）
Fig.1 Dimensions of in-situ tensile specimens and the schematic diagram of clamping（Unit：mm）
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（a） Dimensions of in-situ tensile specimens （b） Schematic diagram of clamping

唐延川，等：Cu-Be/Cu 层状非均质复合材料塑性变形行为的原位研究 101



华 东 交 通 大 学 学 报 2022 年

（c） Grain size distribution （d） Microhardness distribution

图 3 Cu-Be/Cu 层状非均质复合材料显微组织及显微硬度
Fig.3 Microstructure and microhardness of Cu-Be/Cu laminated heterogeneous composite

ous precipitate lines，CP lines）。 图 3（b）中虚线所示
为层状非均质复合材料的 Cu 层与 Cu-Be 层之间
的界面，可以观察到界面基本为平直状，且界面附
近无明显的裂纹、孔洞等缺陷，表明复合材料结合
良好。 图 3（c）所示为复合材料 Cu-Be 层及 Cu 层
的晶粒尺寸分布情况，Cu-Be 层晶粒尺寸大都集
中在 10~25 μm 之间， 平均晶粒尺寸为 17.4 μm；
而 Cu 层晶粒尺寸集中在 80~170 μm 之间， 平均
晶粒尺寸为 115.3 μm，明显大于 Cu-Be层。 图 3（d）
为层状非均质复合材料显微硬度分布， 由于 Cu-

Be 合金时效过程中会产生大量 γ″，γ′等与 α-Cu
基体共格、半共格的细小弥散析出物，产生显著的
析出强化效果 [3]，Cu-Be 层可获得很高的硬度（约
为 Cu 层的 5 倍）。 在层状非均质复合材料塑性变
形过程中， 软/硬相变形不协调性会随着两相间性
质差异增加而上升， 使得软/硬相界面处须产生更
多几何必须位错 （GND） 以协调复合材料整体变
形，提高背应力强化效果 [12]。 本研究中 Cu-Be 层
（硬相）与 Cu 层（软相）组织性能间显著差异可为
复合材料背应力强化提供良好基础。

（a） OM microstructure （b） Cu-Be/Cu interface
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图 2 Cu-Be/Cu 层状非均质复合材料 XRD 图谱
Fig.2 XRD patterns of Cu-Be/Cu laminated heterogeneous composite
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2.2 复合材料拉伸性能及应变硬化行为
图 4 所示为 Cu-Be/Cu 层状非均质复合材

料、Cu-Be 合金和 Cu 的工程应力-应变曲线及应
变硬化行为。 如图 4（a）所示，时效态 Cu-Be 合金
的抗拉强度虽然高达 1 168 MPa， 但其伸长率仅
为 6.5%。 时效态 Cu-Be 合金内弥散分布着大量
不可变形析出粒子 [4]，这些析出粒子通过钉扎位
错提供了显著的析出强化效果，但析出粒子对位
错滑移的阻碍作用也使得 Cu-Be 合金的应变硬
化能力显著降低，呈现出较差的塑性。 由于 Cu 的

再结晶及晶粒长大温度远低于 Cu-Be 合金，因此
经历系列加工及热处理过程后， 晶粒显著粗化，
降低了材料的强韧性，抗拉强度仅为 195 MPa，伸
长率仅为 21.1%。 对于 Cu-Be/Cu 层状非均质复
合材料，其抗拉强度为 705 MPa，介于相同加工历
程下 Cu-Be 合金和 Cu 的强度之间， 但其伸长率
可达 17.3%，远高于 Cu-Be 合金、与 Cu 接近。 层
状非均质复合材料表现出良好综合性能，强塑积
为 12.2 GPa·%，远高于相同加工历程下的 Cu-Be
合金（7.6 GPa·%）和 Cu（4.1 GPa·%）。

利用复合材料混合定律可计算不同真应变下

Cu-Be/Cu 层状非均质复合材料的真应力预测值，
对真应力预测值-真应变数据求导， 可得复合材
料应变硬化速率（Strain hardening rate，θ= dσ/dε）
的预测值。 复合材料应变硬化速率（θ）与材料流
变应力相对屈服强度增量 （σ-σy）之间的关系如
图 4b 所示，比较预测值曲线及实验值曲线可知，
Cu-Be/Cu 层状非均质复合材料的实际应变硬化
能力要高于混合定律的预测结果，这与层状复合
材料中 Cu-Be 层和 Cu 层的协同应变硬化机制有
关[13]。 利用 KME（Kocks, Mecking and Estrin）模型[14]

对应变硬化曲线中的线性阶段进行描述。
θ = θ0-β（σ-σy） （1）

式中 ：θ 为应变硬化速率 ；θ0 为初始应变硬化速
率，反映了材料中位错积累速率；β 为应变硬化速
率线性降低阶段直线的斜率的绝对值，反映了材
料中位错动态回复速率；σ 为材料流变应力（Flow
stress），σy 为屈服强度。

层状非均质复合材料应变硬化曲线中线性段

的拟合结果如表 1 所示。Cu-Be/Cu 层状非均质复
合材料实际和预测的 θ0 值接近，而实际的 β 值较
预测的 β 值低约 40 %。 这是由于混合定律仅能
反映 Cu-Be 层和 Cu 层简单线性叠加的结果，而
实际上两者之间存在协同作用，从应变硬化行为
的角度来看，通过层状非均质构型复合化设计可
有效降低材料塑性变形过程中的位错动态回复

速率。 时效态 Cu-Be 合金中的高密度的不可变形
析出粒子与基体之间无法协调变形，在塑性变形
过程中极易产生应变局域化 [15]，而通过层状非均
质构型复合化设计 （引入 Cu 层 ），可有效协调材
料整体的应变分布，减缓 Cu-Be 层的应变局域化
现象，从而减少由于局部变形导致的位错快速湮
灭 [16]，这也是 Cu-Be/Cu 层状非均质复合材料实
际应变硬化能力高于混合定律预测结果的原因

之一。

（a） Tensile properties （b） Strain hardening behaviors

图 4 Cu-Be/Cu 层状非均质复合材料拉伸性能及应变硬化行为
Fig.4 Tensile properties and strain hardening behaviors of Cu-Be/Cu laminated heterogeneous composite
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表 1 Cu-Be/Cu 层状非均质复合材料应变硬化曲线中线性
阶段的拟合结果

Tab.1 Linear fitting results of the strain hardening
curves of Cu-Be/Cu laminated heterogeneous composite

Curves θ0/MPa β/MPa R2

Rule of mixture 4.69×103 15.27 0.991

Experiment 4.22×103 9.43 0.997

2.3 复合材料原位拉伸结果分析
图 5 所示为 Cu-Be/Cu 层状非均质复合材料

原位拉伸曲线及塑性变形过程中复合材料的显

微组织形貌。 由图 5（a）可知，原位拉伸曲线可分
为弹性变形阶段 （StageⅠ）、应变硬化阶段 （Stage
Ⅱ）及颈缩断裂阶段 （StageⅢ），曲线上锯齿状的
间歇性载荷下降是由观察试样时暂停加载所致。
原位拉伸试验测得的试样抗拉强度为 681 MPa，
与单向拉伸试验结果基本一致 。 显微组织观察
时， 试样的拉伸应变分别为 2.1%、8.1%、15.2%、
18.6%和 20.9%， 拉伸应变通过测量复合材料显
微组织中特征点（如孔洞、杂质颗粒等）间相对位
置变化情况确定。
应变硬化初期，见图 5（c），Cu-Be 层和 Cu 层

表面均较为平整，Cu 层部分晶粒内部出现与拉伸
方向成 45°角的滑移带，滑移线方向基本一致，说
明滑移机制以单系滑移为主，这是由于塑性变形
量（2.1%拉伸应变）较小时，仅有部分软取向的滑
移系可处于激活状态 [17]。 如图 5（d）、图 5（f）所示，
随着塑性变形量的增加（拉伸应变由 8.1%增加至
18.6%），Cu-Be 层和 Cu 层表面出现浮凸现象，且
Cu-Be 层表面浮凸的程度显著高于 Cu 层；Cu 层
中大部分晶粒内部出现滑移带，且滑移线的痕迹
逐渐加深，如图 5(c)~5(f)中黑色箭头所指位置，但

单个晶粒内部滑移线的方向仍保持平行，说明来
自于同一滑移系 [18]；而 Cu-Be 层晶粒内部则未观
察到滑移线。 对于 Cu 层来说，由于晶内缺乏钉扎
位错的有效质点，因此当层状非均质复合材料整
体发生塑性变形时，晶内产生明显的位错滑移现
象，但是由于 Cu 层晶粒粗大，不易通过转动协调
应变，因此非软位向的潜在滑移系难以开动 [19]，仍
然以晶内单系滑移为主协调应变。 而 Cu-Be 层的
情况则与之相反，由于晶内存在大量的不可变形
析出粒子 ，对位错产生了很强的钉扎作用 ，故位
错滑移难以开动，但 Cu-Be 层晶粒细小，可通过
晶粒转动以充分协调应变 [19]，因此产生了显著的
表面浮凸现象。 层状非均质复合材料塑性变形过程
中，界面始终保持了良好的结合状态，即使当拉伸
应变达到 20.9%也没有发生开裂现象， 如图5（g），
微裂纹首先在 Cu-Be 层中的晶界处萌生，但 Cu-
Be 层晶粒内部仍未观察到滑移线，说明此时仅通
过晶粒转动无法协调变形，导致裂纹在变形最大
的晶界处萌生； 同时，Cu 层中也出现了交叉的滑
移线，图 5（g）右下方黑色箭头所指，说明发生了
多系滑移 [18]。

（b） The original sample （c） 2.1% tensile strain
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图 6 所示为 Cu-Be/Cu 层状非均质复合材料原
位拉伸过程中的应变分配情况，利用 DIC 分析得到
的应变集中处与显微组织中 Cu-Be 层严重褶皱处
及 Cu层滑移线密集分布处相重合， 表明 DIC 计算
结果与试验观察结果吻合良好。 层状非均质复合材

料单向拉伸变形过程中， 首先在 Cu-Be/Cu 界面附
近出现应变集中，图 6（a）、图 6（b），而两侧金属层
内应变均较低， 且 Cu 层应变分布的不均匀性显著
高于 Cu-Be 层。 如图 6（c）、图 6（d）所示，随着拉伸
应变增加，除界面处外，两侧金属层内也出现了高

应变区域，说明应变通过界面发生了传递；与此同

时，Cu 层的应变分布也更加均匀。从整体上来看，
复合材料内部应变分布均匀性得以提高，表明应

变局域化现象在一定程度上得到了缓解。 根据图

6 中不同金属层应变值的频率分布直方图可知，

当拉伸应变在 2.1%~15.2%的范围内时，Cu 层中
高应变值的分布概率均明显高于 Cu-Be 层，说明

复合材料的 Cu 层中存在较多高应变区域， 这与

异质材料塑性变形规律相符 [16]。如前所述，时效态

Cu-Be 合金在塑性变形过程中极易产生应变局域
化现象，而层状非均质构型的引入可将 Cu-Be 层
的应变集中通过界面转移到塑性变形能力更好

的 Cu 层中， 使得应变在界面两侧更加均匀的分

布，从而延缓了 Cu-Be 层的塑性耗尽（产生局部

应变集中）， 提高了材料的宏观塑性变形能力，进

而实现材料的强韧化 [20]。 与此同时，Cu-Be 层的应
力状态由单轴拉伸应力 （Cu-Be 合金 ）转变为层

状非均质复合材料中的双向应力状态 ， 可提高

Cu-Be 层中位错的累积能力，进而提升应变硬化

能力，这也有助于材料的强韧化 [21]。

（d） 8.1% tensile strain

图 5 Cu-Be/Cu 层状非均质复合材料原位拉伸过程中显微组织演变（图中黑色箭头所指位置为滑移线）
Fig.5 Evolution of microstructure of Cu-Be/Cu laminated heterogeneous composite during in-situ tension (the slip lines

are indicated by black arrows)
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图 6 Cu-Be/Cu 层状非均质复合材料原位拉伸过程中 Cu-Be 层及 Cu 层应变分布
Fig.6 Strain distribution of Cu-Be layers and Cu layers during in-situ tension of Cu-Be/Cu laminated heterogeneous

composite
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图 7 所示为 Cu-Be/Cu 层状非均质复合材料原
位拉伸过程中裂纹扩展情况。 应变局域化的产生导
致塑性较差 Cu-Be 层迅速的发生塑性耗尽，而 Cu-
Be层主要通过晶界的转动和滑动来协调应变，因此
首先在 Cu-Be 层中的晶界处萌生微裂纹，并沿晶界
扩展，图 7（a）。 当裂纹扩展至 Cu-Be/Cu 界面时，均
发生了明显的偏折，图 7（b），这是由于 Cu层的屈服
强度远低于 Cu-Be层，故当裂纹扩展至 Cu 层时，裂
纹尖端塑性区尺寸会显著增加，裂纹尖端附近区域
产生严重塑性变形，进而导致裂纹尖端发生显著钝
化现象 [22-23]，这也说明层状非均质构型可有效消耗
裂纹扩展的能量，从而阻碍裂纹扩展。裂纹在 Cu层
内表现为穿晶扩展的模式，裂纹附近区域的晶粒内

部出现明显褶皱及多系滑移现象。 对原位拉伸试样
断口附近的显微组织进行观察，可以发现主裂纹及
二次裂纹附近的 Cu-Be 层晶粒内部均开始出现明
显的滑移线条，图 7（c）中黑色箭头所示，表明裂纹
扩展过程中产生了严重的应力及应变集中， 导致
Cu-Be 晶粒内的位错摆脱析出粒子的钉扎作用，发
生显著的滑移。 而 Cu-Be/Cu 界面则直至试样完全
断裂后仍然保持完好，界面由于两侧金属塑性变形
的而变成波浪状，但仍无裂纹出现，未发生分层现
象。 这说明 Cu-Be/Cu 界面有良好的协调塑性变形
能力， 拉伸过程中 Cu-Be/Cu 层状非均质复合材料
失效的主要原因是 Cu-Be 层的塑性耗尽，而不是界
面附近的应力、应变集中。

图 8 所示为 Cu-Be/Cu 层状非均质复合材料原
位拉伸断口的形貌，Cu-Be 层中存在大量的小尺寸
韧窝，表明断裂形式为微孔聚集型的韧性断裂。 而
界面附近的 Cu 层断口较为平坦，存在少量台阶，呈

现出准解理断裂的特征。 这是由于层状非均质材料
塑性变形过程中，界面附近软层（Cu层）必须产生更
多的几何必须位错（GND）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

（d） Microstructure of Cu-Be/Cu interface near the fracture

（a） Microcrack initiation and propagation （b） Crack propagation leads to fracture of the sample

（c） Microstructure of Cu-Be layer near the fracture

图 7 Cu-Be/Cu 层状非均质复合材料原位拉伸过程中裂纹扩展行为及断口附近显微组织
Fig.7 Crack propagation behaviors and the microstructure near the fracture of Cu-Be/Cu laminated heterogeneous

composite during in-situ tension
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断裂。远离界面的 Cu 层断口由大尺寸的拉长韧窝
构成，韧窝伸长方向与界面基本垂直，说明复合材
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 [24]，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。

3 结论

本文对 Cu-Be/Cu 层状非均质复合材料显微组
织及力学性能进行了研究， 利用 SEM 下原位拉伸
结合 DIC 技术，分析了复合材料塑性变形过程中各
金属层组织演变、应变分配及断裂行为，主要结论
如下：

1） Cu-Be/Cu 层状非均质复合材料由粗晶 Cu
层（平均晶粒尺寸 115.3 μm）和细晶 Cu-Be 层（平
均晶粒尺寸 17.4 μm）组成，Cu-Be 层的显微硬度约
为 Cu 层的 5 倍；复合材料抗拉强度为 705 MPa，介
于相同加工历程下的两金属之间，但其伸长率可达
17.3 %，远高于 Cu-Be 合金、与 Cu 接近，复合材料
强塑积可达 12.2 GPa·%， 远高于 Cu-Be 合金（7.6
GPa·%）和 Cu（4.1 GPa·%）。

2） Cu-Be/Cu 层状非均质复合材料塑性变形过
程中，Cu-Be 层主要通过晶粒转动的方式协调应
变，从而产生了显著的表面浮凸现象，而 Cu 层主
要通过晶内单系滑移的方式协调应变， 晶内产生
了大量平行的滑移线条；塑性变形初期，应变集中
首先出现在 Cu-Be/Cu 界面附近，Cu 层应变分布
的不均匀性显著高于 Cu-Be 层， 随着拉伸应变增
加， 应变集中可通过界面传递至两侧的金属层内

部，从而有效缓解金属层的应变局域化现象，实现
材料强韧化。

3） Cu-Be/Cu 层状非均质复合材料断裂过程
中，首先在 Cu-Be 层中的晶界处萌生微裂纹，并沿
晶界扩展；当裂纹扩展至 Cu-Be/Cu 界面时，发生了
明显的偏折， 裂纹在 Cu 层内表现为穿晶扩展的模
式；Cu-Be/Cu界面则直至试样完全断裂后仍然保持
完好， 复合材料未发生分层现象；Cu-Be 层断裂形
式为微孔聚集型断裂， 界面附近的 Cu 层呈现出准
解理断裂特征， 远离界面的 Cu 层断口由拉长韧窝
（沿垂直界面方向伸长）构成。
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