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晶粒梯度异构 Cu-Ni-Si-Cr合金的爆炸焊接制备
与组织性能*
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摘  要：为解决大吨位大尺寸铜合金构件制备中强度与塑性难以兼顾的问题，本研究提出通过爆炸焊接技术构建

晶粒尺寸梯度层状异构。以 Cu-Ni-Si-Cr合金为母材，经固溶处理获得细晶、中晶、粗晶三种晶粒尺寸的板材（对应

的平均晶粒尺寸分别为 305 μm、144 μm和 22 μm），通过两次爆炸焊接制备三层复合板。采用光学显微镜、扫描电子

显微镜、电子背散射衍射及数字图像相关等方法，系统表征了复合板的微观组织、力学性能及变形行为。结果表明，

复合板界面呈波状结合，并伴有熔化区与绝热剪切带；其屈服强度达 402.5 MPa，超出混合法则预测值（328.2 MPa），

断后伸长率 16.8%。加载-卸载-再加载试验测得异质变形诱导应力约为 230 MPa，采用平方根叠加法则将混合法则预测

值与异质变形诱导应力合成后得到 401 MPa，与实验值高度吻合，证实了位错强化贡献最大（源于爆炸焊接过程中剧

烈冲击和变形引入的高密度位错），且异质变形诱导硬化有不可或缺的强化贡献。结合断口形貌观察和数字图像相关

技术的断裂机制分析表明，不同层和界面间显著的变形不协调性驱动了裂纹在细晶-中晶界面优先萌生和扩展。本研究

通过两次爆炸焊接制备了具有大尺寸晶粒梯度异构的 Cu-Ni-Si-Cr合金复合板，系统研究了异构复合板的微观组织特

征、变形行为、力学性能及其影响因素，相关结果证明了晶粒梯度复合板具有良好的后续可加工性，也可为爆炸焊接

制备梯度异构材料的设计和继续优化提供工艺参考和理论指导。
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Gradient-grained heterostructured Cu-Ni-Si-Cr alloy fabricated by 
explosive welding: microstructure and mechanical properties
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Abstract: To overcome the strength-ductility trade-off in the large-size copper alloy components, it was proposed here to 

construct gradient-grained layered heterostructure composite with single alloy by explosive welding. Three plates made of one 

model Cu-Ni-Si-Cr alloy with coarse, medium and fine grains (corresponding to average grain sizes of 305 μm, 144 μm, and 22 

μm, respectively) were prepared by controlling the solution treatment and stacked into a three-layered composite through two 

successive explosive welding processes. The microstructure, deformation behaviors, and mechanical properties of the composite 

were systematically studied using optical microscopy, scanning electron microscopy, electron backscatter diffraction, and tensile 

tests equipped with digital image correlation. The composite showed typical wavy interfaces accompanied by localized melted 

zones and adiabatic shear bands, where the hardness all gradually reduced with the distance to each interface. Digital image 

correlation revealed pronounced strain gradient and partitioning between the three layers and interfaces during tensile loading. 
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The composite achieved a yield strength of 402.5 MPa, an ultimate tensile strength of 425.0 MPa and an elongation to fracture of 

16.8%, the strength-ductility synergy of which was better than the traditional bilayer laminates composed of the similar copper 

alloys. Further loading-unloading-reloading tests measured a hetero-deformation induced strengthening of 230 MPa for the 

composite upon yielding. Utilizing the root mean square superposition rather than the simple rule of mixture, quantitative 

strengthening mechanism analysis predicted a theoretical yield strength of 401 MPa, in better agreement with the experimental 

value, and confirmed that dislocation strengthening contributed most due to the high-density dislocations introduced by the 

intense impact and deformation during explosive welding, but hetero-deformation induced hardening was still an indispensable 

strengthening contribution. Fracture analysis combined with fractography observation and digital image correlation clarified that 

the significant deformation incompatibility between the different layers and interfaces drove crack initiation and propagation first 

at the medium-fine grained interface. The relevant results demonstrate the better processability of the gradient-grained composites 

for subsequent treatment, and can also provide guidance for design and optimization of heterostructured materials fabricated by 

explosive welding.

Keywords: explosive welding; Cu-Ni-Si-Cr; gradient heterostructure composite; strengthening mechanism; deformation 

partitioning behavior

铜合金因其优异的力学性能和良好的加工性能[1,2]，在高端装备制造等领域占据着不可替代的地

位。随着电磁能装备、大型无人机翼等大吨位关键部件对材料综合性能要求的不断提升，开发兼具高

强度、良好塑性的更高性能合金已成为当前研究的重要方向。然而，传统金属材料普遍面临强度和塑

性之间相互制约的矛盾，常规工艺往往难以实现两者同步提升。近年来，异构设计为协调上述性能矛

盾提供了新思路[3-5]。该策略通过有序构建强度和塑性具有显著差异的区域，例如晶粒、化学组分、

孪晶和位错胞等，可实现性能的协同提升[6]。而在多种异构中，层状结构因界面清晰、易于调控而备

受关注，并展现出优异的强韧化效果[7]。然而，面向电磁能装备等所需的大吨位大尺寸构件，传统熔

铸及加工方法在成分组织均匀性和变形加工能力不足，在此类构件中可控构建异构结构仍面临挑战
[8,9]。

将上述异构理念付诸实践，需要可行的制备工艺来构建具有强约束效应的界面。目前，层状复合

材料常采用轧制复合等方法制备。Zhao等[10]通过轧制复合与退火成功制备了纯铜异质晶粒复合层板，

证实了界面约束在协调层间变形不兼容性中的核心作用。然而，轧制复合等方法普遍存在界面氧化、

工艺复杂或难以制备大尺寸构件等局限。相比之下，爆炸焊接作为一种高效且适用于大面积结合的固

相复合技术，在异质金属复合板的制备中展现出独特优势。目前，爆炸焊接相关研究主要集中于两个

方面：一是异种金属的界面键合机制，重点关注界面波形态、金属间化合物控制及结合强度优化等
[11,12]；二是同种材料的工艺参数优化，探讨焊接参数与热处理工艺对界面形貌与力学性能的影响
[13,14]。相比之下，采用同成分合金进行多次爆炸焊接，，从而将小吨位小尺寸高性能板材累加成大吨

位大尺寸复合板，能够从底层保障各层母材成分组织可控性且超越常规性能调控手段极限，为后续复

杂热机械处理（如时效、退火）创造良好基础。近年来，已有学者开始关注爆炸焊接制备的异构材料，

但这些研究多基于异种材料组合（如 TA1/Q235B），其异质性源于材料本征性能的差异[15]。而采用单

一成分合金，通过预先设计晶粒尺寸梯度来主动构建层状异构，并系统研究其层间变形分配与失效机

制的工作，仍鲜有报道。

在众多铜合金体系中，Cu-Ni-Si-Cr合金作为一种典型的时效强化型合金备受关注[16]。该合金在

时效过程中可析出纳米级 Ni2Si等第二相颗粒，从而通过沉淀硬化效应显著提高材料强度[17]。在大吨

位大尺寸复合板中通过爆炸焊接构建具有显著晶粒反差的异构结构并实现强塑协同，是一个有待探索

的问题。本研究采用单一成分 Cu-Ni-Si-Cr合金为母材，通过爆炸焊接制备了具有晶粒尺寸梯度(22 
μm-144 μm-305 μm)的三层复合板，系统研究了复合材料的显微组织与力学性能，重点考察了界面微
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观特征、层间变形行为及其对材料失效模式的影响。本工作可为爆炸焊接制备大吨位大尺寸梯度异构

材料的设计和继续优化提供工艺参考和理论指导。

1 实验与方法

1.1 爆炸焊接板材的制备
采用合金成分为 Cu-2.01Ni-0.62Si-0.40Cr（wt.%，通过 Spectrolab LAS01火花光谱仪测得）的冷

镦态铜板，分别经过 980 ℃、20 h，950 ℃、4 h，900 ℃、35 min固溶处理得到粒径（D）分别约
305±26 μm、144±14 μm和 22±2 μm的铜合金，制成平面尺寸为 280 mm×150 mm，厚度（h）分别为
5.5 mm、4 mm、4.5 mm的三块板，编号分别为#1、#2和#3板。这三块板部分性能如表 1所示。

表 1 铜合金材料性质参数表

Table 1  Material property parameters of copper alloy

板材编号 D/μm h/mm Tm/℃
ρc

/(kg·m-3)

Cp

/(J·kg-1·℃-1)

Cb

/(m·s-1)

κ

/(%IACS)

K

/(W·m-1·K-1)

H

/HV

1 305 5.5 100

2 144 4.0 109.7

3 22 4.5

1083 8900 346 4000 21.8 86.3
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图 1 爆炸焊接窗口

Fig.1 Weldability window for explosive welding

硬度（H）是通过后文所述方法确定。比热容（Cp）和热导率（K）分别使用差示扫描量热仪
（Differential Scanning Calorimeter, DSC, TA Q2000）和激光闪射法导热仪（Laser Flash Apparatus, LFA 
427, Netzsch）进行测试。合金的密度（ρc）、熔点（Tm）和声速（Cb）取自参考文献[8]。根据爆炸焊

接窗口理论[18-26]，计算过程见附录 A，计算出两次爆炸焊接窗口见图 1，取爆速 Vc为 2200 m·s-1、基

板与飞板碰撞角 β为 8°。通过两次爆炸焊接，将三块板材复合为一块。所用炸药密度 ρe=0.931 kg·m-

3。第一次爆炸焊接以#1粗晶板为基板，#2板为飞板进行第一次爆炸焊接，基板/飞板间距 d = 6.2 
mm，炸药厚度为 he = 26.8 mm得到#12复合板。完成第一次焊接后，将得到的#12复合板作为基体，
将其#2板一侧的表面进行打磨、平整化处理，然后在其上放置#3板作为飞板，进行第二次爆炸焊接，
基板/飞板间距 d = 6.9 mm，炸药厚度为 he = 30.2 mm。得到三层铜合金爆炸焊接复合板，用超声波无
损检测仪器确定焊合范围，复合板复合率约为 79.1%。将第一次焊接形成的焊接界面称为界面 1，第
二次焊接形成的界面称为界面 2。
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1.2 实验方法
使用 SOPTOP-CX40M型光学显微镜观察磨抛和腐蚀后金相试样的组织，腐蚀剂为氯化铁溶液

(10 g FeCl3, 20 mL HCl和 40 mL H2O)。磨抛后的样品用 40 nm SiO2悬浮液进一步抛光，最后在磷酸

溶液(50 vol % H3PO4和 50 vol % H2O)中进行电解抛光。使用场发射扫描电镜(Gemini 500)执行电子背
散射衍射(Electron Backscatter Diffraction, EBSD)数据采集，扫描步距根据观测区域特征设定为 0.15-
2.5 μm，采用 AztecCrystal软件分析 EBSD数据。使用型号为 Gemini 500型的场发射扫描电子显微镜
（Scanning Electron Microscope, SEM），观察铜合金复合板拉伸样的断口形貌。
采用 HXD-1000TMC/LCD型显微维氏硬度计测试界面区域的硬度分布，测试时各点初始间距为

200 μm，距离界面约 1 mm后，取点间距变为 500 μm，实验力为 1.961 N，保载时间为 15 s。在纵向
(平行于焊接方向，LD)与厚度方向(TD)的截面上制作如图 2所示拉伸样，试样总长 46 mm，标距段
长 10 mm，宽 8 mm。标距段包含两个界面，并使中间层居中。使用 Instron 5969试验机以 8.33×10−4 
s−1的应变速率进行单轴准静态拉伸试验。此外，以 8.33×10−4 s−1的应变速率进行了加载-卸载-再加载
试验（Loading-Unloading-Reloading, LUR）。屈服后，在应变到每 1%应变后，试样在应力控制模式下
卸载至 10 MPa，然后再加载到下一个设计应变。在进行拉伸测试之前，在试样一侧均匀喷满白漆，
远离样品均匀喷洒黑漆，使黑漆在样品的白色背景形成均匀的黑色斑点图案。应用数字图像相关

（Digital Image Correlation, DIC）技术分析复合材料在拉伸变形过程中各区域的应变分布和演化过程。
为保证数据的准确性和再现性，室温拉伸与 DIC试验都分别测试了三个样品。

图 2 拉伸试样示意图，标距段包含两个界面，并使中间层居中

Fig.2 Schematic diagram of tensile specimen，the gauge section contains both interfaces, with the middle layer centered.

2 结果

2.1 微观组织结构
层状晶粒梯度异构 Cu-Ni-Si-Cr合金复合板界面金相如图 3所示，图 3(a)为界面 1处金相组织图，

图 3(b)为界面 2处金相组织图。爆炸焊接方法制备的三层铜合金复合板的两个界面均呈现为周期波浪
状[27]，波浪状附近均带有或大或小的熔融区，熔融区内形成了柱状晶，并伴有孔洞，在图中由黄色

虚线圈示。这主要是由于爆炸焊接过程中，碰撞点离开熔融区的温度将会迅速下降，界面熔化的金属

将会迅速冷却、凝固和收缩。此外在界面附近形成了丰富的变形带，也称绝热剪切带，在图中以白色

箭头标示。其宽度通常为几十微米到几百微米之间，并与焊接界面呈约 45°的夹角，部分相交形成菱
形块。变形带的形成是由于爆炸焊接过程中界面的金属在高应变速率(105 /s - 107 /s)的状态下发生剧烈
的塑性应变。对界面的波长(WL)与波幅(WA)进行分析，界面 1的波长约为 600±41 μm，波幅约为
240±19 μm。界面 2的波长与波幅都相对较大，波长约为 1050±73 μm，波幅约为 450±28 μm。波长与
波幅受碰撞角[28,29]和爆炸速度[30,31]等因素影响[32,33]，但本文两次焊接设置的参数一致。波长与波幅还

与装药量与基复板间距有关[34,35]：随着炸药装药量与基复板飞行的垂直距离的增加，爆炸焊接结合波

形的波长与波幅均逐渐增大，这也与本次实验结果相符。
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(a) Interface 1 (b) Interface 2

图 3 复合板显微金相图

Fig.3 Microstructure of composite plate

采用 EBSD分析了三个基体区域和两个界面的微观组织。图 4为复合板基体位置的反极图，其
中，图 4(a–c)分别为#1–3基体区域的反极图，步长分别是 2.5 μm、1.5 μm、0.9 μm，并对其进行了晶
粒统计。统计结果显示，#1基体区域的晶粒尺寸为 281.2±58.3 μm，#2基体区域的晶粒尺寸为
82.5±29.2 μm，#3基体区域的晶粒尺寸为 39.8±12.0 μm，这与焊前采用截距法统计得到的晶粒尺寸略
有差异（见表 1）。需要指出的是，由于该 Cu-Ni-Si-Cr合金在固溶处理后含有退火孪晶[36]，上述

EBSD统计值实际上包含了孪晶界的影响。

(a) #1 (b) #2 (c) #3

图 4 复合板基体反极图

Fig.4 IPF of the composite plate matrix

界面 1、界面 2区域微观形貌如图 5所示，图 5(a、b)是界面 1处不同倍数的反极图，步长分别
是 0.75 μm、0.15 μm。界面 2区域微观形貌如图 5所示，图 5(c、d)是界面 2处不同倍数的反极图，
步长分别是 0.75 μm、0.3 μm。其共同特征是越靠近界面，晶粒越细小，且晶粒经历了不同程度的细
化与拉长，形成细晶带[37]。在波浪形界面附近出现凝固组织，由许多垂直于中心冷却边界的柱状晶

粒组成，且周围形成了一定厚度的细小的等轴晶粒层。细晶带是由于爆炸焊接过程中的剧烈塑性变形

而导致的晶粒细化，而凝固组织是由于焊接过程中结合界面局部区域以可高达 109 K·s-1的超高温变化

率升温并且熔化，随后在 107 K·s-1的超高温变化率下冷却，晶粒沿着最高温度梯度方向生长，从而形

成了柱状晶粒。凝固组织的周围形成的一定厚度的细小的等轴晶粒层，如图 5(b)与图 5(d)中不包含熔
化区的区域，如白色方框圈示，对其进行晶粒统计，发现界面 1与界面 2该处晶粒尺寸分别为
0.83±0.37 μm、1.54±0.54 μm。
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(a) Interface 1, low magnification

(c) Interface 2, low magnification

(b) Interface 1, high magnification

(d) Interface 2, high magnification

图 5 复合板界面 1、界面 2反极图

Fig.5 IPF of interface 1 and Interface 2

图 6分别是界面 1与界面 2同时包含波峰与波谷的界面整体和在凝固组织处局部放大的内核平均
取向差(Kernel Average Misorientation, KAM)图，界面 1整体（图 6(a)）与局部（图 6(b)）的 KAM平
均值分别为 1.02°、1.31°；界面 2整体（图 6(c)）与局部（图 6(d)）的 KAM平均值分别为
0.88°、1.38°。界面局部的 KAM值均大于整体。一方面，在爆炸焊接过程中，剧烈的能量冲击对不
同区域施加了不同的影响，越靠近界面，影响越大；另一方面，晶粒大小不一样，相邻晶粒塑性变形

不兼容并在三维空间相互约束，在晶界附近引起了应变梯度，并形成了协调应变梯度的几何必需位错

（Geometrically Necessary Dislocations, GNDs）[38]，导致了界面处 KAM值的升高。总之，KAM图反
映了爆炸焊接后，复合板材两个界面区域的局部晶粒取向差分布情况，表明了焊接过程中两个区域分

别对应的不同应力应变响应以及微观缺陷密度分布。

(a) Interface 1, low magnification (b) Interface 1, high magnification
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(c) Interface 2, low magnification (d) Interface 2, high magnification

图 6 复合板界面 1、界面 2 KAM图

Fig.6 KAM maps of interface 1 and interface 2

2.2复合板力学性能
复合板硬度分布如图 7所示。由于两次爆炸焊接带来的剧烈冲击与加工硬化效应[39]，板材焊后

整体硬度相较于焊前（见表 1）显著升高，界面区域尤为突出。#1、#2和#3基体板材区域硬度值相
比于焊前均有不同幅度的提升，其中#2板材提升最大。硬度分布呈现从基体到界面逐渐递增的趋势，
在界面 1和界面 2处分别达到峰值 HV 195和 HV 182.2。界面硬度的显著提高，主要归因于爆炸焊接
过程中该区域所经历的强烈塑性变形。剧烈的变形导致界面晶粒被拉长、破碎，同时位错密度急剧增

加，从而产生显著的细晶强化和加工硬化效果。

复合板的工程应力-应变曲线以及相应的屈服强度、极限抗拉强度和断后伸长率如图 8所示，表
2综合比较了复合板与焊前基板的力学性能。与原始母材相比，复合板的屈服强度和极限抗拉强度均
显著提高，但断后伸长率有所降低。即使与三种母材中最优的力学性能相比，复合板的屈服强度与抗

拉强度仍呈现显著提升：屈服强度从约 206.9±2.7 MPa提高至 402.5±2.5 MPa，极限抗拉强度从
335.2±5.2 MPa提高至 425.0±5.0 MPa。然而，其断后伸长率则由 49.0±2.3%下降至 16.8±1.8%。与爆
炸焊接制备双层 Cu-Ni-Si-Cr复合板相比[13]，本工作屈服强度和抗拉强度与其相当，但延伸率得到显

著提升，从约 10%提升至 16.8%。需要指出的是，文献[13]中双层复合板的焊前母材均处于固溶态

（与本研究焊前状态一致），未进行时效硬化处理，且焊后未经热处理直接测试。因此，本研究三层

复合板延伸率的提升主要归因于三层晶粒梯度异构结构带来的应变分配协调效应，而非焊前母材状态

的差异。由图 9可以看出，拉伸断口呈锯齿状，与界面形成约 45°夹角，且在界面附近可见明显的剪
切变形带，表明材料在界面附近发生了剧烈变形。
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图 7 复合板材硬度分布

Fig.7 Hardness distribution of composite plate

0 10 20 30 40 50

0

100

200

300

400

500

En
gi

ne
er

in
g 

st
re

ss
 /M

Pa

Engineering strain /%

Composites
#3 Base
#2 Base
#1 Base

图 8 复合板材应力-应变曲线

Fig.8 Engineering stress-strain curves of composite plate
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表 2 母材与复合板的拉伸性能

Table 2  Tensile properties of base materials and composite plate

状态 屈服强度/MPa 抗拉强度/MPa 延伸率/%

复合板 402.5±2.5 425.0±5.0 16.8±1.8

基板#1 206.9±2.7 335.2±5.2 43.2±3.5

基板#2 80.0±3.2 275.0±5.3 48.1±2.4

基板#3 85.0±2.1 275.0±4.3 49.0±2.3

图 9 拉伸断口金相图

Fig.9 Fracture morphology of tensile specimen

(a) Interface 1 (b) Interface 2

图 10 复合板断后界面处 KAM图

Fig.10 KAM maps of interfaces after tensile test

对拉伸断后试样进行 EBSD观察。图 10为断后界面区域的 KAM图，图 10(a)为界面 1，图 10(b)
为界面 2。界面 1与界面 2的平均 KAM值分别为 1.12°和 1.04°。与拉伸前的初始 KAM值（1.02°和
0.88°）相比，断后 KAM值略有上升。该增幅远低于文献报道的以加工硬化为主导的变形机制中所观
察到的增幅[40]，可能与变形过程中发生的位错重组与湮灭有关。同时，对比两个界面的 KAM差异可
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见，焊接前两界面 KAM值相差约 15.9%，反映了爆炸焊接过程中两次剧烈塑性变形所引起的应力-应
变响应及微观缺陷分布差异。而拉伸后两界面 KAM差距缩小至 7.7%，说明在拉伸过程中复合材料
发生了明显的应变分配与协调变形。

使用 SEM分别观察复合板断口正面与侧面的形貌，结果如图 11、图 12所示，图 11为复合板正
面断口形貌图，在断裂过程中，拉伸试样首先发生颈缩，随后裂纹在界面 2处萌生，如图 11(a)所示，
拉伸断口侧面观察到主裂纹位于界面 2附近，并最终导致材料断裂。从图 11(b)可见，断口表面分布
有大量均匀的韧窝，表现出典型的韧性断裂特征。

(a) Interface 2 (b) Magnified view

图 11 复合板正面拉伸断口形貌

Fig.11 Fracture morphology of composite plate (front view)

图 12(a-d)展示了复合材料断裂前缘的侧面变形形貌，图中已用红色数字或单词标示局部区域。
各层变形明显不均匀：细晶层#3与中晶层#2（图 12(a)）出现大量约 45°的滑移带（黄色箭头）及沟
壑结构（图 12(b、c)），表明这两层发生了厚度减薄。此类滑移带源于位错连续滑移，是金属均匀变
形的体现[10,41]。沟壑内部材料经剧烈剪切拉长，形成纤维状或流线型结构；剪切带内及边缘可见微空

洞（黑色箭头），沿剪切带拉长连接成链状。相比之下，粗晶层#1图 12(d) 未见明显滑移带及减薄。
界面区域（图 12(a)与(d) 红色虚线）存在孔洞与微裂纹（白色箭头）。总之，裂纹在界面 2萌生扩展，
沿剪切带延伸并贯穿试样。

(a) #2, #3 layers and interface 2 (b) #3 layer
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(c) #2 layer (d) Interface 1 

图 12 复合板侧面拉伸断口形貌

Fig.12 Fracture morphology of composite plate (side view)

3 讨论

3.1 复合板拉伸性能强化机制
为了更好地指导后续机械加工，我们需要厘清复合材料屈服强度贡献机制。金属材料的强化机制

主要包含 4种：固溶强化 ΔσSS、细晶强化 Δσg、析出强化 ΔσP和位错强化 Δσd。将这些贡献线性相加

即可得到理论屈服强度[42,43]。

(1)
'

0y p g d SS             

式中 σ0 = 20 MPa为铜基体的点阵摩擦应力[44]。由于母材均处于固溶状态，第二相仅为 Cr3Si相，析
出强化作用被忽略，即 ΔσP = 0 MPa。
细晶强化主要通过晶界阻碍位错移动从而提升基体强度，可以同时提高强度和韧性。晶粒细化对

强度贡献可以由 Hall-Petch公式计算[45]：

(2)
1
2

g gK d


 

其中 Kg = 112 MPa·μm1/2为 Hall-Petch系数[16]，d为界面非熔化区的平均晶粒尺寸，界面 1的 d1 = 0.83 
μm，界面 2的 d2 = 1.55 μm，计算得出Δσg1 = 123 MPa，Δσg2 = 90 MPa。
在金属材料中产生位错强化主要通过塑性变形和马氏体相变，本文中主要来源于形变强化，其计

算公式是：

(3)
1/2

d M Gb  

其中 M = 3.06为 fcc多晶基体的平均取向因子，α = 0.2为 fcc金属的常数，G = 44.0 GPa和 b = 0.255 
nm分别为基体的剪切模量和伯格矢量的大小[16]。ρ为位错密度，由 ρ = μθ/sb推导得出。其中 μ为 1-
5范围内的几何常数，取 3，θ是平均 KAM，s是步长，本研究中界面 1的 θ1 = 0.0229 rad (1.31°)，s1 
= 0.15 μm，界面 2的 θ2 = 0.0241 rad (1.38°)，s2 = 0.15 μm。因此 ρ1 = 1.80 × 1015/m2，ρ2 = 0.57 × 
1015/m2。在一般材料中，GNDs通常占总位错密度的 65-85%[46,47]，折中取 75%作为修正系数[48]。最

终得出 Δσd1 = 336 MPa，Δσd2 = 189 MPa。
溶质原子引起晶格畸变阻碍位错运动，从而增加强度，称为固溶强化，其公式是[49]：
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(4)
3/2 1/2

700
SS

SS
G cM  

(5)'
SS G b   

(6)'

11
2

G
G

G







(7)
1 d

dG
G

G c
 

(8)
1 d

db
a

a c
 

式中 c为基体中固溶元素(Ni和 Si)的原子浓度，分别约为 2.15 at.%和 1.23 at.%。Cr在凝固和固溶过
程中容易形成 Cr3Si相，不参与固溶强化[13]。χ = 3为常数[50]，a = 0.361 nm为基体的晶格参数[51]。计

算得到 ΔσSS1 = ΔσSS2= 39 MPa。

根据上述计算，可以得出界面 1屈服强度  = 518 MPa，界面 2部分  = 338 MPa，其中位错强𝜎 '
𝑦1 𝜎 '

𝑦2

化贡献最大。

进一步对拉伸试样中界面两侧其他部位进行估计，可以用材料的硬度(HV)与屈服强度的近似关系
式来推导：

(9)HV y

其中 φ是一个系数，可以粗略地认为对特定材料为常数[52]。由于硬度随到界面距离的变化而变化，

我们对复合板分区域计算。拉伸试样的宽度 8 mm，界面影响区 1宽度约 0.45 mm，界面影响区 2宽
度约 0.25 mm，通过对图 7中拉伸试样宽度内，各层基体非界面影响区域的硬度取平均值，得到拉伸
试样中三个板材的等效硬度。因此，三个板材的平均硬度分别为 HV 162、HV 156和 HV 114。结合
和公式 9可计算出其对应的屈服强度，即  = 352 MPa，  = 339 MPa以及  = 248 MPa。𝜎 '𝑦 𝜎 '

𝑦I 𝜎 '
𝑦II 𝜎 '

𝑦III

根据混合法则[53]，复合板的整体屈服强度可以估计为

(10)
1 2

' ' ' ' ' '3i1 i2 1 2
I II III

0 0 0 0 0
y y y y y y

tt t t t
t t t t t

         

其中，t0 = 8 mm，是拉伸试样的宽度；ti1和 ti2分别是两个界面影响区的宽度，ti1 = 0.45 mm，ti2 = 0.25 
mm；t1，t2和 t3分别是去除界面影响区后在拉伸试样中#1、#2和#3板材的宽度，最终计算结果是
328.2 MPa。研究中复合材料屈服强度的实际结果为 402.5 MPa，显著高于理论预测值。这一差异表
明，除了各组成部分的独立贡献外，层状异构复合板在变形过程中产生了额外的协同强化效应[54]，

即异质变形诱导（Hetero-Deformation Induced, HDI）硬化。
异质结构材料塑性变形过程中，由于软硬相之间的应变不协调，会在界面处产生应变梯度。

GNDs在界面处的堆积则是为了协调应变梯度的必然结果[55]。随着在界面堆积的位错数量的不断增加，

这些位错形成一个力，作用于位错源并抑制其发射位错，此时需要额外增大外加应力才能使位错源继

续发射位错，这个由于几何必需位错塞积引起的、额外增加的应力被称为背应力(back stress)[56,57]，也

称为长程内应力(long-range internal stress)[58]，作用于软相。同时，位错塞积产生的这个力还作用于异
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质界面的另一侧，称为前应力(forward stress)[56,57]。把背应力和前应力组合起来，称为异质变形诱导

应力[38,59]。异质变形诱导硬化效应通常可通过加载-卸载-再加载试验（LUR）进行定量分析。LUR试
验获得的真应力-应变曲线如图 13(a)所示，图中可见明显的迟滞回线，这是材料中存在显著背应力的
典型特征，表现为包辛格效应[60,61]。局部迟滞回线的放大分析（图 13(b)，第三个迟滞回线）显示，
再加载屈服应力（σᵣ）与卸载屈服应力（σᵤ）之间存在明显应力差，该差值直接体现了 HDI应力的大
小，其值可由下式计算[62]：

(11)''

2
r u

y
  



如图 13(c)所示，在实验观测的应变区间内（约 2% – 12%），HDI应力的演变呈现典型的双阶段特征：
在较低应变阶段（约 2% – 4%），HDI应力随真应变缓慢上升，在第三个回滞环即真应变 4%时达到
最高值 234.6 MPa。表明随着塑性变形的发展，界面处的应变梯度持续驱动 GNDs进一步积累。然而
当真应变超过约 4%后，HDI应力转而呈现下降趋势，反映出材料内部协调异质变形的机制发生重要
转变。根据经典加工硬化理论，高应变下位错可通过交滑移、攀移等机制发生重组与相消，形成位错

胞等低能结构，从而导致位错密度净增长速率下降。在异质层状材料中，此类动态回复过程同样作用

于界面处堆积的 GNDs[63,64]。当局部应力达到临界值时，界面附近位错源的激活、GNDs的重新分布
或硬相层的逐渐屈服，均可能缓解先前积累的背应力，从而导致 HDI应力下降。这一现象可归因于
高应变下为降低系统能量而发生的动态弛豫过程。包辛格效应的强度常以归一化反向塑性应变

（εᵣₚ/εy）随归一化应变（εₚ/εy）的变化来表征。本研究复合材料中（εᵣₚ/εy）随（εₚ/εy）整体呈上

升趋势（图 13(d)），进一步证实循环变形过程中背应力的显著作用。
根据 LUR试验结果，外推至屈服点（σ0.2）的 HDI应力约为 230 MPa。为定量评估 HDI硬化对

整体屈服强度的贡献，考虑到 HDI硬化与传统强化机制并非完全独立，若将两者简单线性相加会严
重高估屈服强度，而采用毕达哥拉斯求和则可更合理地描述两者的耦合关系[65-67]：

(12)' 2 '' 2
y y y   

代入数值计算得到预测值为 400.8 MPa，该预测值与实验屈服强度（402.5 MPa）高度吻合，进一
步证实了 HDI硬化是除传统强化机制外不可或缺的重要贡献。

(a) LUR hysteresis loop (b) Enlarged 3rd hysteresis loop
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(c) HDI stress vs. true strain (d)（εᵣₚ/εy）vs.（εₚ/εy）

图 13 爆炸焊接晶粒层状异构铜合金材料 LUR试验结果

Fig.13 LUR test results of explosively welded grain-layered heterostructured Cu alloy

3.2复合板各层变形分配与协调行为 
层状异构材料的塑性变形行为，本质上是由各组成层的力学性质差异所决定的。本研究中，三层

Cu-Ni-Si-Cr合金复合板呈现出显著的晶粒尺寸梯度（从#1层的约 281 μm到#3层的约 40 μm），这直
接导致了各层在强度和塑性上的固有差异。根据 4.1节的硬度换算结果，#1、#2、#3层的理论屈服强
度分别约为 352 MPa、339 MPa和 248 MPa。界面 2连接的是强度最低的#3层和强度次之的#2层（强
度差约 91 MPa），而界面 1连接的是#2层和强度最高的#1层（强度差约 13 MPa）。从强度反差来看，
界面 2两侧的差异远大于界面 1。此外，根据 4.1节的强化机制计算，界面 1的理论屈服强度为 518 
MPa，而界面 2仅为 338 MPa，表明界面 2区域强度低于界面 1，在相同的加载条件下更容易发生塑
性变形。

数字图像相关（DIC）技术记录了应变场的演化过程（图 14）。在拉伸过程中，εxx方向应变分布
较为均匀，最大应变约 1%，未出现明显的应变梯度；而 εyy方向则呈现出显著的应变分配与局部化
特征。在应变初期（0%~0.39%），εyy方向的应变主要集中在上方，整体呈现从上到下的梯度分布。
随后（0.39%~0.55%应变），材料内部发生明显的应变分配，出现许多与拉伸轴呈约 45°的变形条带。
而在 εxx方向上，直到应变达到 0.69%，整体应变都较为均匀，此阶段也对应拉伸曲线中的上升阶段。
随着变形进行，应变逐渐在界面 2附近形成明显的集中区。在 2%应变时，靠近界面 2的中间位置出
现三个明显的高应变点，并有两条交叉变形条带贯穿其中，其他 45°变形条带几乎完全消失，表明此
处可能已有微裂纹萌生。2%~4.3%应变对应曲线中第一个下滑阶段。这一现象产生的原因是，应变集
中的位置受多重因素共同影响。首先，界面 2两侧强度差最大（91 MPa），层间变形不协调最为剧烈；
其次，界面 2区域自身的强度储备（338 MPa）低于界面 1（518 MPa），更易发生塑性变形；最后，
从焊接工艺参数来看，界面 2的装药量（厚度 30.2 mm）和基复板间距（6.9 mm）均大于界面 1
（26.8 mm和 6.5 mm），表明界面 2在焊接过程中经历了更高的能量输入，引入了更高的加工硬化程
度。三因素叠加，导致界面 2成为整个复合板的变形薄弱环节。当真应变达到 10.2%时，界面 2处已
发生局部开裂，随后裂纹向两边扩展。与此同时，#1粗晶层也发生断裂，但其裂纹扩展至界面 1处
时发生停滞，随后两处裂纹一同扩展直至试样断裂，对应曲线中的第二个快速下滑阶段。裂纹在界面

1处停滞的原因可能是由于界面 1两侧强度差较小（13 MPa），层间变形相对协调，因此对裂纹扩展
起到了一定的阻碍作用。但随着变形持续，界面 1最终仍被突破。
结合断口形貌（图 12）分析，细晶层#3与中晶层#2中观察到大量与拉伸轴呈约 45°的滑移带及

厚度减薄，表明这两层承担了主要的塑性变形。值得注意的是，强度最低的#3层（248 MPa）虽然承
载能力最弱，但其细晶组织使其仍具备一定的塑性变形能力；而#2层（339 MPa）作为中间层，在协
调#1层和#3层的变形中起到了关键作用。而粗晶层#1中未出现明显滑移带，变形程度较小。这种显
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著的层间变形不均匀性，在强度差最大且焊接能量较高的界面 2附近引发了剧烈的应变梯度。断后
EBSD分析（图 10）进一步从微观层面印证了上述变形分配过程。拉伸前后对比显示，界面 2的平
均 KAM值由 0.88°增至 1.04°，增幅达 0.16°；而界面 1的平均 KAM值由 1.02°增至 1.12°，增幅为
0.10°。界面 2更显著的 KAM增幅表明，该界面区域在拉伸过程中发生了更剧烈的塑性变形，导致位
错增殖更为突出。同时，两界面 KAM值的差距由焊前的 15.9%缩小至 7.7%，说明在拉伸过程中应变
主要在界面 2区域优先积累，使两界面的位错密度趋近，反映出明显的应变分配与局部化特征。当局
部应变超过材料的极限承载能力时，微裂纹便在界面 2处萌生，并沿着已经形成的 45°剪切带方向扩
展，最终导致材料的整体失效。

图 14 DIC实验结果

Fig.14 DIC experimental results

需要说明的是，裂纹萌生时刻与顺序的判定主要基于断口形貌和 DIC应变场演化，尚缺乏原位
动态观测的直接证据，但综合前文各项表征可合理推断裂纹优先在界面 2处萌生。爆炸焊接参数（装
药量、基复板间距）直接决定了界面波形的波长与波幅，进而影响界面区域的塑性变形程度和位错密

度。本工作中界面 2的装药量（30.2 mm）和间距（6.9 mm）均大于界面 1（26.8 mm、6.2 mm），因
此界面 2的波长与波幅更大，焊接过程中经历的能量输入更高，导致界面附近引入了更高密度的位错
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和更显著的加工硬化，这从界面 2较高的局部 KAM值（1.38°）和硬度峰值（HV 182）得到印证。
复合板的失效行为，是由层间固有的力学性质差异和界面焊接工艺条件的共同作用所驱动。界面 2两
侧强度差最大，加之其自身强度储备较低，且焊接过程中经历了更高的能量输入，使其成为变形的先

天薄弱环节，导致应变在此优先集中并萌生裂纹。界面 1对裂纹扩展的阻滞作用可从界面结合强度、
硬度梯度与应变协调三个方面加以机理解释：界面 1的理论屈服强度（518 MPa）和硬度峰值（HV 
195）均显著高于界面 2（338 MPa，HV 182），且界面 1两侧的硬度过渡更为平缓，有利于缓解裂纹
尖端的应力集中；同时，界面 1两侧的层间强度差仅为 13 MPa，远小于界面 2两侧的 91 MPa，较小
的强度差意味着层间变形更加协调，不易产生剧烈的应变梯度，从而抑制裂纹的快速扩展。DIC结果
也显示，裂纹扩展至界面 1附近时应变集中程度明显降低，进一步印证了其阻滞作用。爆炸焊接制备
的晶粒梯度层状复合板，其屈服强度的大幅提升主要源于爆炸冲击引入的高密度位错所产生的位错强

化，而其塑性降低及失效行为则是由强度反差最大的高能焊接界面成为变形集中区所致。这一结果提

示，在层状异构设计中，不仅需要关注界面两侧的强度匹配，还可通过热机械处理来调控异质结构特

征，恢复和提高异构复合板综合性能。

4 结论
本研究成功通过爆炸焊接技术制备了具有显著晶粒尺寸梯度的三层 Cu-Ni-Si-Cr合金复合板。通

过多尺度表征，系统揭示了其波状界面、绝热剪切带及局部熔化区的微观特征，并明确了其对材料力

学性能的影响机制，主要结论如下：

1) 在既定爆炸焊接窗口内，通过两次爆炸焊接成功实现了三层异构的固结，验证了爆炸焊接累
加成形方法制备大尺寸晶粒梯度异构板材的可行性。复合板界面呈现典型的波状结合形貌，其波长与

波幅受装药量与基复板间距控制。界面区域因剧烈的塑性变形与高应变速率冷却，形成了以绝热剪切

带和柱状晶为特征的复杂微观组织；

2) 复合板实现了强度的显著提升（屈服强度达 402.5 MPa），但断后伸长率降至 16.8%，塑性较
原始母材有所下降。断口分析与变形面形貌表明，复合材料在拉伸过程中表现出显著的变形不均匀性，

裂纹优先在界面 2处萌生，并沿着剪切带扩展，表明其失效路径由异质层间的应变不协调所主导；
3) 定量分析表明，界面区域的强化主要源于位错强化、细晶强化与固溶强化，其中位错强化贡

献最为突出。LUR试验测得 HDI应力约 230 MPa，平方根叠加预测值约 401 MPa，与实验值 402.5 
MPa吻合，证实 HDI硬化是不可或缺的贡献。实验屈服强度超越混合法则预测，根本原因在于爆炸
冲击引入的高密度位错提供了最主要的位错强化贡献，同时层间变形不协调引发的应变集中主导了失

效过程，DIC结果直接证实了这一机制。本工作表明，爆炸焊接累加成形结合晶粒梯度异构设计，可
有效规避传统熔铸大尺寸铸锭的组织均匀性差和加工开裂问题，为制备高性能大尺寸铜合金板材提供

了新途径。
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附录 A
爆炸焊接的参数直接影响了界面形貌，而界面形貌对复合板的结合强度有显著影响，因此合理选

择合适的爆炸焊接工艺参数至关重要。为了更好地指导实际复合板的爆炸焊接，获得尽可能高质量的

复合板，Carpenter等人提出了一种更实用的可焊性窗口[26]，涉及碰撞角和速度两个动态参数，焊接

窗口示意图如图 A.1所示。

图 A.1 理论焊接窗口示意图

Fig. A. 1 Schematic diagram of theoretical welding window

图示的焊接窗口主要由上下左右四条边界围成，在计算焊接窗口时，公式的选择和计算参数的选

取对计算结果均有较大的影响，采用不同的理论模型会得出不同的计算公式[68]。本文尽可能选择广

泛普适的通用模型。

爆炸焊接右边界对应焊接过程碰撞点所必需的射流的形成，可简化等值于材料声速，研究表明碰

撞点移动速度应小于焊接母材的声速值[69]，以保证射流的产生和良好的焊合效果。

爆炸焊接上边界用于限制飞板速度，应由母材金属的热物理性质，如导热系数、比热容、声速、

密度和熔点等共同决定，据此 Carpenter和Wittman共同[26]给出了上限的定量表达式:
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式中，β为动态碰撞角/rad；N为无量纲常数，为 0.11；Tm是铜合金飞板材料的熔点/℃，本文中取
1083 ℃；Cb为铜合金材料的体积声速，4000 m·s-1；Vc为碰撞点的移动速度/m·s-1；K为铜合金的导热
系数，本文所用材料为 86.3 W·m-1·K-1；Cp为飞板材料铜合金的比热容，本文研究所用铜合金材料该

值为 346 J·kg-1·℃-1；ρ为飞板材料密度，8900 kg·m-3；h为飞板材料厚度。
爆炸焊接左边界作为界面形态为平直和波形的分界线，当碰撞点速度超过左边界时，焊接复合的

结合界面为波状，反之则多为平直界面。G.R.Cowan[21]用流体力学中的卡门涡街理论，引入流体临界

雷诺数计算焊接过程中波状界面形成所需要的临界碰撞速度值，经验公式：
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

式中，RT为临界 Reynolds数，据文献本文取值为 10.6；ρf和 ρb分别为飞板材料和基板材料密度，本

文中均为 8900 kg·m-3；Vc为碰撞点的移动速度/m·s-1；Hf为飞板材料的硬度；Hb为基板材料硬度。

爆炸焊接下边界规定了焊合的最小碰撞速度，以最小的冲击速度进行焊接，可以使用最小的炸药

量，较小的冲击速度使得焊接界面整体塑性变形减小，界面处热量释放减少[20]。此外，要使焊接得
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以实现，冲击能量至少需要克服待焊材料的屈服强度，在焊接结合点处生成质量流，能实现焊接表面

的自净化效果。Zakharenko等人[70]给出了焊接窗口下边界的计算公式：

(A.3)2
c

vsin
V

Hk


 

式中，β为动态碰撞角/rad；k为与材料表面清洁程度有关的常数，此处取 0.6；ρ为材料密度，8900 
kg·m-3；Hv为铜合金飞板和基板材料中维氏硬度较大值。

本研究共需进行 2次爆炸焊接将 3层不同晶粒度的 Cu-Ni-Si-Cr合金焊接成一整块复合板，因此
需要进行 2次爆炸焊接窗口的计算。3块铜合金母材的密度，声速及导热系数等相关热物理性质近似
考虑相同，第一次焊接基板材料（#1）厚度 5.5 mm，飞板材料（#2）厚度为 4 mm，第二次焊接以前
次复合板为基板，复合板#2板侧在上，飞板材料（#3）厚度为 4.5 mm。由于焊接过程使得母材合金
板发生较大塑性变形，使得焊后复合板硬度相较于焊前会有提高，根据课题组前期焊接经验数据
[11]，假定一次焊接后母材显微硬度提高值为 HV 40，采用表 1。数据计算得到上述两次焊接的爆炸焊
接窗口分别如图 1所示。综合 2个爆炸焊接窗口，统一选择碰撞点速度（对应爆速）2200 m·s-1、碰

撞角 8°作为实际焊接条件。
所选焊接条件需要依据以下各式计算得到实际焊接所需具体炸药量[71]：
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式中， 为 Gurney能/J[72]；Vd为炸药爆速/m·s-1[73]；Vp为飞板向下层基板冲击的碰撞速度/m·s-1；E2

R为装药比，无量纲；ρe为炸药密度/g·cm-3，取 0.931 g·cm-3；he为炸药厚度/mm；ρf为飞板材料密度

/g·cm-3；hf为飞板材料厚度/mm；d为飞板与基板间距/mm。
将全部已知参数代入以上各式可计算得到碰撞速度，炸药厚度，装药比及飞板与基板间距等值，

见表 A.1。
表 A.1 焊接参数表

Table A.1 Welding parameters 

焊接序号 爆速/m·s-1 碰撞角/° 装药比 炸药厚度/mm 基复板间距/mm

1 2200 8 0.702 26.8 6.2

2 2200 8 0.702 30.2 6.9
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