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液态金属脱合金反应及其应用的研究进展
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摘要：液态金属脱合金反应（Liquid Metal Dealloying，LMD）是一种基于熔融金属液中合金

各组分与金属液反应性不同（混合焓正负关系）而产生的一种选择性溶解反应，是一种新型

的多孔材料及复合材料的制备手段。本文首先从液态金属脱合金反应的概念和原理入手，详

细介绍了此反应应用于纳米多孔材料与金属基复合材料的制备案例。在多孔材料制备方面，

液态金属脱合金反应不仅可满足贱金属类纳米多孔材料的高效生产需求，还可通过脱合金反

应条件调控孔隙结构。在复合材料制备方面，脱合金反应可使得析出相尺寸更加细小，分布

更加均匀弥散，从而提高复合材料的综合力学性能。最后，本文对液态金属脱合金反应的最

新应用与机理研究进行了概述，并对此类反应的未来应用进行了展望。
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脱合金反应是一类普遍存在的选择性腐蚀现象。例如，黄铜中由于锌元素的

活性较强，其在腐蚀性介质中会发生锌的选择性溶解，从而形成层状或塞状脱锌现

象，使黄铜件强度降低，缩短其使用寿命。同时，这种选择性腐蚀也为多孔材料的

制备提供了可能。脱合金反应已成为多孔材料制备的主要手段之一[1-2]。例如，银比

金的电极电位更低，当银-金合金浸入硝酸溶液时，银会选择性地溶解进入溶液，而

剩余金元素则通过表面扩散形成纳米多孔结构。同样的原理还可制备纳米多孔Pt[3]、

Pd[4]、Ag[5]、Cu[6-7]和Ni[8]等。上述化学脱合金的基本动力学特征已被阐明，通过孔隙

度演化模型可预测纳米多孔结构的特征尺度（韧带间平均距离）[9-10]。在化学脱合金

过程中，未溶解元素会随着溶解元素的剥离而聚结成簇，将未发生脱合金的内部区

域暴露于化学介质中，使得脱合金反应持续进行。同时，反应过程中元素溶解与界

面扩散是两种不同的竞争机制，共同促进了稳定多孔结构的形成，并决定了孔隙结

构特征[10]。

然而，上述基于化学脱合金制备多孔金属具有应用局限性。由于其反应机理是

基于元素的化学电位差异，因此只适合于制备电极电位较高或化学性质较稳定的金

属，而不能制备诸如纳米多孔Fe、纳米多孔Ti等多孔材料。近年来，一种液态金属

脱合金反应被提出[11]，其与化学脱合金法不同。液态金属脱合金法将液态金属作为

反应载体，利用浸入液态金属中合金元素与金属熔体间的混合焓差异（正的混合焓

代表二者不相溶或不反应；负的混合焓代表二者可以相溶或反应），选择性溶解合

金中部分元素进入熔体，而剩余元素形成连续多孔结构。例如，1 000 ℃时Cu在液态

Ag中的溶解度为89%（原子百分比，at.%，下同），而Ni在液态Ag中的溶解度仅为

0.5%，将Cu含量为18%~87%的Cu-Ni合金浸入1 000 ℃的液态Ag中时，可明显观察到

Cu会优先溶解。同理，Au-Cu合金浸入400 ℃的液态Bi中，Au会优先溶解，这是因为

400 ℃下Au在液态Bi中的溶解度约为39%，而Cu的溶解度仅为2%左右。

1　液态金属脱合金反应过程与原理
2011年，Wada等人重新引入液态金属脱合金（Liquid Metal Dealloying，LMD）
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这一概念[12-13]，其基本原理为：二元（A-B）合金中的

元素B可溶于熔体C，但A不溶。当将A-B合金浸入熔体

C中时，元素B会选择性溶解进入C中，并与A分离。原

合金中由于体积变化而产生孔隙，反应后的C-B熔体进

入孔隙内部，直至内部B元素完全溶解。反应完成后，

会形成多孔状A，但孔隙内填充了C-B熔体（凝固后为

C-B相组织）。后续利用酸碱腐蚀C-B相，便可获得多

孔A。

Wada等人基于上述原理，利用液态Mg熔体选择

性溶解了Ti30Cu70合金中的Cu，成功制备了纳米多孔

Ti[13]。如图1a所示，由于Cu-Ti、Cu-Mg的混合焓为负

（Cu与Ti、Mg之间可互溶或可反应），而Ti-Mg的混

合焓为正（Ti与Mg之间难以混溶或难以反应）。当

Ti-Cu合金浸入Mg熔体中时，Cu会从Ti-Cu合金中选择

性溶解进入Mg熔体中，Ti-Cu合金中剩余Ti通过表面扩

散逐渐形成三维连续结构，如图1b所示。最后使用硝

酸溶液腐蚀掉Mg（Cu）相，便可制备得到孔隙率约为

47%的纳米多孔α-Ti，如图1c-d所示。

（a）Ti、Cu、Mg元素间的混合焓关系          （b）脱合金反应完成后合金截面图像

                                          （c）经酸溶液腐蚀后得到的纳米多孔α-Ti              （d）微观尺度下的纳米多孔α-Ti

图1　液态金属脱合金法制备纳米多孔Ti原理

Fig. 1 Principles of nanoporous Ti preparation by liquid metal dealloying

为进一步探究上述液态金属脱合金中多孔结构形

成的动力学机理，Wada等人[14]进行了系统性研究。他

们将较厚Ti50Cu50合金浸入1 173 K的Mg熔体中进行脱

合金反应30 s后，使用硝酸溶液进行腐蚀后发现样品

横截面由三个不同的层组成，分别是TiCu（样品初始

相）、Ti2Cu和α-Ti。最外层的Cu浓度非常小，表明脱

合金反应已经完成，而最内层的Cu浓度与初始浓度相

当。上述结果从热力学上揭示了Ti50Cu50合金在Mg熔体

中的脱合金反应过程，Cu浓度从样品内部到表面逐渐

降低，并遵循Ti-Cu二元相图生成不同的Ti-Cu相[15]。

与此同时，孔隙率也在随着Cu浓度的变化而改

变：α-Ti层孔隙率最高，Ti2Cu层孔隙率较低，而TiCu
相是完全致密的，表明Cu浓度的降低是纳米多孔结构

产生的基础。由于样品表面一侧与金属熔体接触反应

时间最长，脱合金进行较为充分，在表面形成了约

100 μm厚的α-Ti层。相比之下，样品内部与Mg熔体

的接触时间较短，产生了Cu浓度较外层高的Ti2Cu层。

因此，Ti50Cu50合金在Mg熔体中的脱合金反应可分为两

步：致密TiCu相→多孔Ti2Cu（第一次脱合金反应）与

多孔Ti2Cu→多孔α-Ti（第二次脱合金反应）。

为探究上述脱合金反应的动力学特征，Wada等人

在不同温度下进行了一系列脱合金反应，并将反应层

厚度（lx）随反应时间t的变化进行了数据拟合，发现其

满足下式：

lx = k                                （1）

式中：t0为单位时间（1 s），用于使幂函数的参数t/t0成

为无量纲数，k为速率常数，n为反应指数。其中，n值可

作为脱合金速率关键控制因素的判断依据：n约为0.5时，

反应受扩散控制；n约为1.0时，反应受界面反应控制。

Wada等人还通过下式拟合后计算了脱合金反应活

化能：

k = k0 exp                         （2）

式中：k0是指（数）前因子，E是反应活化能，R是气

体常数，T为热力学温度（K）。计算后得到脱合金
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反应产生Ti2Cu层、α-Ti层和总反应层的活化能约为

35~45 kJ/mol。Katayama等人曾报道固体Cu在液态Mg
中的溶解活化能约为32~40 kJ/mol[16]，与上述脱合金反

应活化能非常接近，表明影响多孔反应层形成的关键

因素是Cu原子从Ti-Cu固体中溶解并扩散进入熔体。同

时，还可发现脱合金反应活化能略高于Cu的溶解活化

能，可能是由于脱合金反应过程中还存在不反应的Ti富
集现象，阻碍了Cu原子的溶解扩散，提高了反应能垒。

余圣等人[17]验证了此机理，并发现通过外加超声的方式

能够促进Cu原子的扩散，从而提高脱合金反应的进行。

2　基于液态金属脱合金反应制备多
孔材料

纳米多孔金属在传感[18]、储能[19]和生物材料[20]等

领域具有广泛的应用前景。至今，研究学者已开发出

多种纳米多孔金属的制备方法，如模板法[21]、粉末烧

结法[22]、表面活性剂介导法[23]和脱合金法[24]。然而，化

学脱合金法无法制备电极电位较低的多孔贱金属[25-26]。

相比之下，液态金属脱合金法则是利用合金组成元素

与金属熔体间混合焓差异，可制备更多种类的多孔材

料，且反应在熔体中进行，避免了合金氧化问题[26]。

下面就基于液态金属脱合金反应制备多孔材料的相关

研究进行介绍。

2.1　多孔金属材料
2.1.1　多孔Fe及Fe合金

Wada等人[27]利用液态金属脱合金法成功制备了纳

米多孔Fe。他们先将Fe30Ni70（原子比）预合金浸入Mg
熔体中进行脱合金反应，生成Mg-Ni/Fe复合材料。反

应完成冷却后，再于3×10-3 Pa压力下将其加热到893 K
并保温，使Mg-Ni相熔化脱离。制备得到的纳米多孔Fe
组织如图2所示，韧带尺寸大小一致，孔隙分布均匀。

与块状Fe相比，纳米多孔Fe表现出更加优异的甲烷化

反应催化活性。

图2　Fe30Ni70合金与Mg熔体进行脱合金反应后制备得到的多孔Fe
截面SEM图像

Fig. 2 SEM image of porous Fe prepared by dealloying Fe30Ni70 in Mg 
melt

（a）（Fe0.8Cr0.2）30Ni70合金                                     （b）（Fe0.2Cr0.8）30Ni70合金

图3　（Fe0.8Cr0.2）30Ni70合金与（Fe0.2Cr0.8）30Ni70合金分别与Mg熔体进行脱合金反应后制备得到的多孔不锈钢的表面SEM图像

Fig. 3 SEM images of porous stainless steels prepared by dealloying （Fe0.8Cr0.2）30Ni70 alloy and （Fe0.2Cr0.8）30Ni70 in Mg melt

此 外 ， Wa d a 等 人 还 将 （ F e 0 . 8C r 0 . 2） 3 0N i 7 0和

（Fe0.2Cr0.8）30Ni70与Mg熔体进行脱合金反应，反应完

成后将样品置于硝酸溶液中腐蚀，成功制备得到纳米

多孔不锈钢，如图3所示。纳米多孔不锈钢具有连续

的三维结构，由于二者成分不同，其韧带形态有所差

异，因此可通过成分设计来控制其韧带尺寸。

2.1.2　多孔Ti及Ti合金

纳米多孔钛作为气体/流体过滤器、气体存储/吸附

介质、气体传感材料及生物医用材料，具有广泛的应

用前景[28]。Wada等人将Ti30Cu70合金（原子比）浸入Mg
熔体中进行脱合金反应后，制备得到Mg-Cu/Ti复合结

构，再利用硝酸将Mg-Cu相腐蚀，成功制备得到多孔

α-Ti[13]。同理，纳米多孔钛合金也可基于预合金与熔

体间的混合焓关系进行设计。例如，将Ti-Cr-Zr-Cu合

金与Mg-Ca熔体进行脱合金反应可制备得到具有非平

衡体心立方（BCC）相的纳米多孔钛合金[12]。相较于

α-Ti，钛合金的机械强度、延展性和耐腐蚀性能均有

所提高[28]。图4展示了多孔钛合金（β-Ti）与α-Ti的微

观组织，可以看出，β-Ti的韧带结构较厚且韧带间连

接较好。相比之下，α-Ti韧带结构较薄，存在部分类
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似缩颈的结构，可能是造成其力学性能低于β-Ti的原

因之一。

钛及钛合金具备良好的生物相容性、耐腐蚀性

及耐磨性能，是一类极具前景的生物医用材料[29]。然

而，天然骨组织的弹性模量为10~30 GPa，而钛植入材

料的弹性模量为110 GPa。这种弹性模量的不匹配会引

发骨骼应力屏蔽效应，造成植入物松动[30]。制备多孔

钛合金可有效降低其杨氏模量，减少对种植体邻近骨

组织的损伤，延长植入物的使用寿命[31]。同时，具有

纳米级表面的生物医学植入物可增加初始细胞附着概

率，具有更好的生物相容性，并可加速骨样结节形成

的生物反应[32]。

基于液态金属脱合金反应原理，Okulov等人[33]将

Ti-Zr-Cu合金与Mg熔体脱合金反应，经硝酸溶液腐蚀

后，制备出具备三维连续结构的纳米多孔TiZr合金棒，

如图5所示。样品由均匀分布的Ti和Zr元素组成，且相

组成为单相α-TiZr。
为研究通过液态金属脱合金制备的多孔TiZr细胞

相容性，在HUCPV培养5天后进行LIVE/DEAD染色并

与典型的生物材料Ti-6Al-4V合金进行对比。图6显示了

                                                                （a）多孔β-Ti                                               （b）多孔α-Ti的SEM图像

图4　利用液态金属脱合金反应制备得到的多孔β-Ti与多孔α-Ti的SEM图像

Fig. 4 SEM images ofporous β-Ti and porous α-Ti prepared using liquid metal dealloying reaction

（a）元素分布图                                                                    （b）XRD图谱

图5　多孔Ti50Zr50的元素分布图和XRD图谱

Fig. 5 Elemental distribution and XRD pattern of porous Ti50Zr50

（a）多孔 TiZr合金                                                   （b）Ti6Al4V 合金

图6　多孔TiZr和Ti6Al4V合金上培养的HUCPV细胞的荧光图像。细胞培养5天后进行荧光LIVE（绿色）/DEAD（红色）染色。

Fig. 6 Fluorescence images of HUCPV cells cultured on porous TiZr and Ti6Al4V alloy. Fluorescence LIVE（green）/DEAD（red）staining was 
performed after 5 days of cell culture. Scale bar 400 μm
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图7　杨氏模量-屈服强度的阿什比图

Fig. 7 Ashby plot of Young′s modulus-yield strength

图8　Nb2O5的比电容CV/m和比表面积S/m 与脱合金时间的关系图

Fig. 8 Dealloying time dependence of mass-specific capacitance 
CV/m，and specific surface S/m of dielectric Nb2O5

多孔 TiZr 样品和 Ti-6Al-4V 合金的染色显微照片。每

个样品上仅检测到少量红细胞（多孔TiZr上更少）。与 
Ti-6Al-4V（对照）材料的抛光表面相比，在多孔 TiZr 
材料的粗糙表面上可以发现更多存活（和扩散）的细

胞。不同的细胞响应可能是由于不同表面粗糙度和不

同化学成分造成的。与抛光表面相比，多孔材料的粗

糙表面更有利于细胞粘附。

通过调整预合金成分，Okulov等人制备出不同成

分、不同孔隙率的纳米多孔TiZr合金，其杨氏模量为

7.3~15.1 GPa，屈服强度为259~480 MPa，如图7所

示 [33]。样品强度和刚度接近人类皮质骨，意味着该材

料有机会应用于生物材料领域。

2.1.3　多孔Mg
多孔Mg是一种高阻尼材料，在被动阻尼及冲击防

护领域有广泛应用前景[34]。Okulov等人[35]将Ti41Ta9Cu50

（原子比）合金与Mg熔体进行脱合金反应后，利用氢

氟酸溶液腐蚀后成功制备得到多孔Mg。其孔径尺寸范

围为20 nm~9.4 μm，并且纳米多孔Mg的表面还被钝化

形成了一层MgF2，能够有效防止多孔Mg的快速氧化。

此外，通过改变脱合金反应的时间和温度，或添加高

熔点元素改变前体合金成分，能够调整多孔Mg的韧带

形貌及孔径尺寸，使其满足不同条件下的应用。

2.1.4　多孔Nb
Nb2O5的相对介电常数高（ε=41）[36]，是一种应

用前景广泛的新型电解电容器材料，其传统制备方法

是通过高温烧结亚微米多孔铌粉得到，烧结过程中韧

带尺寸会增大到微米级，使得比表面积急剧下降。因

此，如何避免烧结来制备纳米多孔Nb成为了亟待解决

的问题[37]。

Kim等人[38]基于液态金属脱合金原理，将Ni60Nb40

（原子比）与Mg熔体进行脱合金反应，反应完成后利

用硝酸溶液进行选择性腐蚀，成功制备得到具有亚微

米级孔隙结构的多孔Nb。图8为制备样品脱合金反应时

间与单位质量的比电容和比表面积的关系图，其中性

能最好的样品比表面积达到3.92 m2/g，其单位质量的比

电容增加到500 000 μFV/g。为进一步提高比表面积，

减小用作电容器的Nb韧带尺寸，将上述Mg熔体换为

Mg-Ce熔体并优化脱合金反应条件后制备得到最小韧带

尺寸为100 nm的多孔Nb，其比表面积增加到4.3 m2/g，

单位质量的比电容增加到875 000 μFV/g。

2.1.5　其他多孔金属

液态金属脱合金法除可制备上述具有代表性的

标准电极电位较低的纳米多孔金属外，研究人员还将

此反应的应用场景进行了拓展。例如，Wada等人将

CrNi合金与Mg熔体进行脱合金反应后经硝酸腐蚀制

备得到了纳米多孔Cr[27]；Okulov等人将InPb与Ga熔

体进行脱合金反应后用NaOH溶液腐蚀后制备得到纳

米多孔Pb[39]；Gaskey等人将MoTi与Cu熔体反应后经

CuCl2+HCl溶液腐蚀后制备得到纳米多孔Mo[40]，类似

的，将MoTi改为NbTi或TaNi，也可成功制备纳米多孔

Nb[41]及纳米多孔Ta[40]；Okulov等人利用ZrCuAl合金与

Mg熔体进行脱合金反应，经硝酸溶液腐蚀后制备得到

纳米多孔Zr[42]。上述纳米多孔金属在化学催化、生物医

疗、电极储能方面具有广泛的应用前景。

2.2　多孔非金属材料
2.2.1　多孔Si

硅的理论锂容量约为4 200 mAh/g，为碳基电极的

10倍，是一种很有前途的锂离子电池（LIB）负极活性

材料。然而，硅电极在嵌锂和脱锂过程中体积变化超

过400%。嵌锂引起的较大体积变化使活性材料与集流
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体之间的导电网络粉化，循环性能迅速下降[43]。伴随

着Li嵌入的大弹性应变也显著减缓了锂化合物形成的动

力学[44]。为适应这种体积变化，研究人员提出了如硅

纳米复合材料[45]、薄膜[46]和纳米结构硅（包括纳米管[47]、

纳米线[48]和纳米多孔结构）等优化策略。其中，纳米

多孔硅的孔隙内的开放通道能够充分缓冲材料的体积

膨胀，从而提升循环性能[49-50]。然而，传统的多孔硅电

极制备方法（如模板法、薄膜沉积法）制备成本高、

制备效率低且难以实现规模化，限制了其发展。

2014年，Wada等人[51]基于液态金属脱合金反应快

速高效制备出纳米多孔Si材料。此工艺将Mg2Si预合金

浸入Bi熔体中，进行脱合金反应，制备了具有三维纳

米多孔结构的Si（3DNP-Si）。上述3DNP-Si电极表现

出极长的循环寿命和更高的库仑效率。3DNP-Si的容量

（~1 000 mAh/g）约是目前锂离子电池碳质负极材料的

三倍，并且其可在此容量下保持超过1 500次的充放电

循环，远超传统的纳米硅颗粒。LMD反应可简易快速

地制备大容量和高循环性的块状纳米多孔硅材料，使

得制造成本大幅降低，有望运用于LIB大容量电极的规

模化生产。

2.2.2　多孔石墨

多孔石墨是一种用途广泛的功能材料，在氢气吸

附[52]、分子筛[53]、过滤装置[54]和锂离子电池[55-56]、电

容器[57]等方面具有重要应用。传统的多孔石墨合成方

法涉及高温催化、化学活化以及前驱体的碳化[58-60]，

包括卤化法、水热法和热分解法等。卤化法是将碳化

物中的金属或类金属原子暴露在含卤素的气体中进行

选择性腐蚀。在纯氯气中处理得到的碳虽然是高度无

序和多孔的，但通常含有残留的卤素或金属氯化物，

必须通过后续退火[61-62]去除。水热分解法中前驱体与

200~1 000 ℃范围内的热高压水相互作用，压力高达

数百兆帕。该技术形成的碳结构因前驱体和加工条件

而异，难以控制。热分解法是利用碳的热稳定性，使

碳化物前驱体在真空或高温惰性气氛中转变为碳[61]。

尽管合成多孔碳材料的方法众多，但制备具有可调孔

径、窄特征尺寸分布且具有高石墨化程度的多孔碳材

料仍是一个挑战。

约翰霍普金斯大学的Greenidge等人[63]将陶瓷材料

作为预合金，运用液态金属脱合金法成功制备多孔石

墨。他们通过将SiC样品浸入1 400 ℃的Ge熔体中进行

脱合金反应，反应完成后使用硝酸溶液腐蚀去除固态

Ge相后，制备得到多孔石墨。图9为1 400 ℃下通过液

态金属脱合金法制备得到的多孔石墨SEM图像。基于

上述方法制备的多孔石墨具有形态均匀、韧带尺寸可

控、缺陷密度低等优点。

2.3　孔隙结构的调控
多孔材料孔隙结构的关键参数包括韧带尺寸、孔

隙率和孔径等，这些参数影响着多孔材料的性能[64]。

研究表明，利用液态金属脱合金反应制备多孔材料

时，其孔隙结构可通过预合金元素组成和脱合金条件

（温度及时间）来调控[65]。

2.3.1　孔隙率及孔隙尺寸

孔隙率是指孔隙体积与材料总体积的比值，是材

料渗透性的关键因素。孔隙率的大小决定了多孔结构

中气体和液体的流动行为[64]。利用液态金属脱合金制

备得到的多孔材料孔隙率主要由预合金中的原子比例

决定。Geslin等人[66]对Ta-Ti合金在Cu熔体中的脱合金过

程进行了模拟，结果如图10所示。当Ti含量为95%（原

子分数，下同）时，在Cu基体中会形成由随机分布的

Ta团簇组成的球状结构。当Ti含量为85%时，Cu基体内

部形成了由断开的Ta结构组成的丝状结构。当Ti含量

低于75%时，在Cu基体中形成了连续的Ta相网络。然

而，当预合金中可溶性元素含量过低时，液态金属将

很难渗透整个预合金，导致无法形成必要的完整孔隙

结构[67]。因此，预合金中的元素比例应控制在合适的

范围内，才能形成均匀且相互连通的多孔结构。在此

前提下，预合金中可混溶元素越多，脱合金后产生的

孔隙率越高。

脱合金温度和时间对孔隙率的影响有限。Zhao等

人[64]将Fe-Cr-Ni合金与Mg熔体进行脱合金反应时，通

过调整反应温度与反应时间建立了孔隙率与脱合金工

艺参数间的数值关联，如图11a所示。Joo等[68]将Fe-Cr-
Ni换为Fe-Co-Ni，也做了同样的研究，如图11b所示。

通过上述结果可以看出，孔隙率随预合金成分变化波

动剧烈，随脱合金温度的升高而略有增加，但随脱合

金时间的延长没有明显变化。

预合金中的组织均匀性也会影响最终孔隙率。

图9　利用LMD反应制备得到的多孔石墨SEM图像

Fig. 9 SEM image of porous graphite prepared using LMD reaction
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                                                         （a）Ti=95 at.%                                          　　               （b）Ti=85 at.%

                                                         （c）Ti=75 at.%　                                         　　               （d）Ti=65 at.%

图10　不同Ti含量下Ta-Ti合金在Cu熔体中脱合金后的孔隙结构（试验及模拟结果）

Fig. 10 Pore structure of Ta-Ti alloys after dealloying in Cu melt at different Ti contents（experimental and simulation results）

（a）Fe-Cr-Ni在Mg熔体中　　　　　　　　　　　　　　　（b）Fe-Co-Ni在Mg熔体中

图11　脱合金反应后孔隙率与脱合金时间、温度和预合金成分的关系

Fig. 11 The relations between porosity and dealloying time，temperature and precursor composition

（a）α-Mn     　　　　　　　　　　　　    （b）Mn23C6

图12　由α-Mn和Mn23C6相脱合金产生的多孔C的SEM图像

Fig. 12 SEM images of porous C produced by α-Mn and Mn23C6 phase via liquid metal dealloying

Mn85C15预合金是由α-Mn和Mn23C6组成，其在Bi熔体

中脱合金后会形成两种不同形态的多孔C。孔隙率较高

的部分（图12a）源自α-Mn相，而孔隙率较低的部分

（图12b）源自Mn23C6相
[69]。

图13为Fe-Cr-Ni在Mg熔体中脱合金后孔隙率和平

均孔径与各项参数的关系。从图13a中可以看到，平均

孔径随着孔隙率的增加而增加，同时也表明预合金的

成分决定了平均孔径大小。与孔隙率不同，从图13b中

可以看出，脱合金温度和时间对孔径也有很大影响，

将在2.3.2节中详细讨论。
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　　　　　　　　　　（a）孔隙率与平均孔径的关系　　　　　　　　　（b）平均孔径与脱合金时间、温度和预合金成分的关系

图13　Fe-Cr-Ni在Mg熔体中脱合金后孔隙率与平均孔径的关系，平均孔径与脱合金时间、温度和预合金成分的关系

Fig. 13 The relation between porosity and average pore size and average pore size and dealloying time，temperature and precursor composition when 
Fe-Cr-Ni dealloyed in Mg melt

（a）t=1 073 K，T=5 min；（b）t=1 073 K，T=10 min；（c）t=1 073 K，T=20 min；（d）t=1 123 K，T=5 min；（e）t=1 173 K，T=10 min

图14　以（TiZr）30Cu70为前驱体，采用液态金属脱合金法在不同工艺参数下制备多孔TiZr合金的SEM图像

Fig. 14 SEM images of porous TiZr prepared by liquid metal dealloying method using （TiZr）30Cu70 as precursor under different process parameters

2.3.2　韧带尺寸

韧带尺寸会随着脱合金时间的延长与脱合金温

度的升高而升高。例如，随着脱合金温度和时间的增

加，由TiZrCu预合金进行脱合金制得的多孔TiZr的组织

如图14所示。相同脱合金温度下，当脱合金时间从10 mim
增加到20 mim时，韧带尺寸从（1.34±0.27）μm增加

至（2.43±0.34）μm。同样的，当固定脱合金时间，

升高脱合金温度（1 073 K到1 173 K），韧带尺寸从

（1.34±0.27）μm增加到（1.85±0.88）μm。更进一步

的，韧带尺寸与脱合金反应时间之间可用公式（3）进

行计算[70-72]：

  dm = ktDs                                                      （3）

式中：d是韧带尺寸，m是粗化指数，k是常数， t是
脱合金时间，D s是表面扩散系数。D s和T之间可用

Arrhenius方程，即公式（4）表示：

Ds = D0 exp                         （4）

式中：D0是指前因子。结合公式（3）与公式（4）可

得公式（5）[72]：

dm
 = ktD0 exp                        （5）

可见，m和E值对于分析粗化机制具有重要意义。

表1总结了前期研究中不同脱合金体系的m和E。可以看

脱合金反应体系

Fe-Ni/Mg熔体

Ti-Cu/Mg熔体

Nb-Ni/Mg熔体

Ti-Nb-Ni、Ti-Mo-Ni、Ti-Ta-Ni/Mg熔体

m

3.44

4.04~4.84

3.7~4.14

3.44~3.61

E/（kJ·mol-1）

120

157

208

301.8

参考文献

[75]

[72]

[76]

[77]

表1　不同脱合金体系的m和E值
Table 1 Values of m and E for different dealloying systems
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                                         （a）基于液态金属脱合金反应制备得到的                      （b）复合材料断裂后的侧面SEM图像

                                                   Zr基非晶复合材料的SEM图像

图15　基于液态金属脱合金反应制备得到的Zr基非晶复合材料的SEM图像和复合材料断裂后的侧面SEM图像

Fig. 15 SEM image of Zr-based amorphous alloy matrix composite prepared via liquid metal dealloying reaction andlateral surface of fractured composites

到，几乎所有脱合金体系的m值都在4附近，说明脱合

金介质中粗糙金属的表面松弛[73-74]，揭示了熔体中韧带

粗化是通过不混溶元素的表面扩散发生的。

多孔Nb的粗化活化能计算为208 kJ/mol，非常接近

真空中纯Nb的表面自扩散活化能（192 kJ/mol）[78]。这

两个值的差异可能是由于脱合金过程中，Nb周围的Mg
原子阻碍了Nb原子的迁移。粗化活化能与不混溶元素

表面自扩散的活化能密切相关。

韧带粗化导致的韧带颈部收缩降低了多孔结构的

连通性，并破坏了样品的机械完整性[67]。因此，应尽

可能地抑制粗化。McCue等人[67]将Ag（Tm =1 235 K）

和Bi（Tm =544 K）添加到Cu（Tm =1 356 K）熔体中

以降低体系脱合金温度，抑制表面扩散并保持韧带在

纳米尺寸。在Cu32Ag68（Tm≈1 053 K）熔体中获得了

具有~100 nm韧带尺寸的多孔  Ta。在  Cu20Ag40Bi40

（Tm≈873 K）熔体中获得了具有~50 nm韧带尺寸的

多孔Ta。此脱合金反应的活化能（能垒）较小，脱合

金速率不会在较低熔体温度下发生明显降低。但是在

Cu熔体中添加Ag和Bi会导致Ta的溶解度降低，需重

新设计预合金各元素比例，避免不完全脱合金反应

的发生。抑制韧带粗化的另一种手段是在预合金中

添加高熔点金属。Mokhtari等人[79]利用商业镍基高温

合金Incoloy 825在镁熔体中的脱合金来制备纳米多孔

FeCr。他们发现，在1 153 K的反应温度下保温1 h后

样品的韧带尺寸约为0.7  μm，小于早期报道[65]中使

用FeCrNi预合金，并在1 093 K下反应1 h后制备得到的

多孔FeCr，韧带尺寸（~4.8 μm）。由于Incoloy 825含

有1.6at.%~2.6at.%高熔点Mo元素，韧带表面的Mo原子

可直接抑制韧带的生长。近期，基于高熵合金进行脱

合金反应后的试验结果背离了等效温度与韧带尺寸的

普遍关系[77]。含75at.%可混溶Ni的TiVNbMoTa高熵合

金在Mg熔体中进行脱合金反应时，只有Ni原子被选择

性溶解，剩余五种不混溶元素原子重新排列成双连续

结构。837 K下进行脱合金反应10 min后，形成的单峰

多孔结构中的平均韧带尺寸仅为10 nm。同时，此体系

的m值在3.44±3.61范围内，表明高熵合金的粗化也是

由表面自扩散引起的，与纯金属和二元合金相同。但

是，高熵合金的脱合金活化能约为302 kJ/mol，远高于

其他体系。这可能是因为高熵合金中构成元素之间的

原子尺寸差异增加了晶粒生长的活化能并减缓了扩散

动力学[80-81]。因此，纳米高熵多孔材料应具有很好的抗

韧带粗化能力。

综上所述，基于合金组成元素与金属熔体间的混

合焓差异可制备多种传统方法难以制备得到的多孔材

料，如多孔Fe、Ti、Mg、Nb、Si和石墨等。多孔材料

孔隙结构的关键参数（韧带尺寸、孔隙率和孔径）与

材料元素组成、脱合金温度和时间有着紧密的联系。

一般来说，预合金中的可溶元素含量必须控制在一定

范围内才能形成连续的多孔结构，且其含量越高，脱

合金后生成的多孔材料孔隙率越高。脱合金温度和时

间对韧带尺寸影响更大，随着脱合金温度/时间的提

高，韧带尺寸逐渐增大，而严重的韧带粗化将导致韧

带颈部收缩，降低多孔结构的连续性，因此抑制韧带

粗化是提高多孔材料性能的关键。

3　基于液态金属脱合金反应制备复
合材料
Guo等人[82]将LMD反应拓展到非晶复合材料的制

备。他们通过将Zr-Ta二元预合金（固溶体）浸入Cu-
Ag-Al熔体中，利用Zr与此熔体的混合焓为负，而Ta与

其的混合焓为正的特点，使得Zr元素选择性地由预合

金溶解进入熔体，得到Zr-Cu-Ag-Al熔体，同时Ta元素

通过表面扩散，形成Ta颗粒分散其中[56]。同时，通过

预合金与熔体的配比设计，可使脱合金反应后的最终

熔体（Zr-Cu-Ag-Ag）成分恰好为目标非晶基体成分

（具有高非晶形成能力），急冷后便可得到内生Ta相

增强Zr基非晶复合材料。图15a为制备得到的非晶复合
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材料SEM图像，其中富Ta相均匀分散在非晶基体中。

相较于基体合金而言，非晶复合材料的压缩断裂强度

从1 794 MPa提高至2 180 MPa，塑性应变从0提高至

7%。图15b为复合材料压缩断面的SEM图像，可以发现

基体中的富Ta相会阻碍剪切带的迅速扩展，导致剪切

带的分枝、偏转或增殖，形成多重剪切带。由于每条

剪切带对应一定量的塑性形变量，多重剪切带的形成

使得复合材料的室温塑性得到改善。

基于同样的设计理念，Shao等人[83]利用液态金属

脱合金将内生Fe颗粒引入到非晶基体中，成功制备得

到具有较好塑性变形能力的镁基非晶复合材料。他们

将含有Fe-Ni相和Ni-Gd相的Ni-Fe-Gd预合金浸入Mg-Ag
熔体中，由于脱合金反应，Fe-Ni相中的Ni会选择性溶

解进入熔体，同时Ni-Gd相由于其反应活性而直接溶解

到熔体中，共同形成Mg-Ni-Gd-Ag熔体（非晶基体）。

Ni-Fe相中的Fe则通过扩散机制形成内生颗粒分布于金

属熔体中，急冷后得到内生Fe颗粒增强MgNiGdAg非晶

复合材料。如图16所示，富Fe颗粒均匀分布于非晶基

体中。相较于纯非晶基体，复合材料具有更高的强度

及塑性，强度由838 MPa提升至901 MPa，塑性由0提高

到5.6%。

    （a）基于液态金属脱合金反应制备得到的镁基            （b）复合材料及对应基体合金的真应力-应变曲线

                                 非晶复合材料SEM图像，插图为样品XRD图像

图16　基于液态金属脱合金反应制备得到的镁基非晶复合材料SEM图像，插图为样品XRD图像及复合材料及对应基体合金的真应力-应变

曲线

Fig. 16 SEM images of Mg-based amorphous alloy matrix composites prepared via liquid metal dealloying reaction，inset shows XRD images of the 
samples andtrue stress-strain curves of the composites and corresponding matrix alloys

图17　两步液态金属脱合金过程示意图

Fig. 17 Schematic illustration of the two-step liquid metal dealloying process

4　液态金属脱合金反应的近期发展
4.1　多级液态金属脱合金反应

Wada等人 [84]设计了一种两步液态金属脱合金技

术，其原理如图17所示。首先，选用多组分A-（B1，

B2）预合金和两种金属熔体，分别表示为C1和C2
（A、B1、B2、C1和C2表示某种元素）。选择以上元

素时需考虑满足以下条件：A与C1和C2均不混溶，B1 

与C1混溶，B2仅与C2混溶。当将A-（B1，B2）预合金

浸入C1熔体中时，B1将会选择性溶解进入熔体，形成

具有单峰孔径分布的多孔A-B2合金。在此基础上，继

续将多孔A-B2合金浸入C2熔体中，此时B2又会发生液

态金属脱合金反应（第二步脱合金），B2选择性溶解

进入C2熔体，在多孔A-B2的韧带结构里再形成更加微

观尺度的孔隙机构，即形成双级多尺度孔隙结构。由
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（a）低倍率                                                            （b）高倍率

图18　具有多级孔隙结构的纳米多孔Fe-Cr-Mn的SEM图像

Fig. 18 SEM images of nanoporous Fe-Cr-Mn with multi-level pore structure

图19　液态金属脱合金反应与选择性激光熔化复合制备多孔颗粒

增强金属基复合涂层的工艺示意图

Fig. 19 Schematic of the process for the preparation of porous particle-
reinforced metal-based composite coatings by liquid metal dealloying 

reaction combined with selective laser melting

于韧带尺寸会随脱合金时间的延长而增加，因此第二

步脱合金时间需进行控制，一般比第一步短得多，以

便形成具有双峰孔分布的多级孔隙结构。

具体的，他们首先将Fe-Cr-Mn-Ni预合金浸入Mg熔

体中20 min，然后再将反应后样品浸入Bi熔体中1 min，

使得第一步脱合金后剩余组分Mn溶解入Bi熔体，并在

第一步脱合金形成的较大尺度韧带结构内再形成分级

细孔结构，如图18所示。所得分级多孔金属呈现出双

峰孔分布特征，孔隙率和比表面积相较一步脱合金反

应产物更高。

4.2　液态金属脱合金与增材制造
Chuang等人[85]提出将液态金属脱合金反应与增材

制造相结合，其原理如图19所示。利用激光加热选择

性地将脱合金介质金属粉末（“粘合剂”）和预合金

粉末的混合物熔化到脱合金反应预定温度（高于粘合

剂的熔点）。粘合剂粉末会熔化形成熔池，而预合金

粉末则发生脱合金反应，部分元素溶解进入熔池中。

留下多孔状颗粒分散在熔池中，冷却凝固后形成多孔

颗粒增强的表面强化层。预合金颗粒尺寸控制在10 μm
左右，可保证激光熔化过程中每个合金颗粒能够快速

而充分地发生脱合金反应，最终形成多孔金属颗粒增

强的金属基复合涂层。

4.3　高熵合金的液态金属脱合金反应
O k u l o v等人 [ 8 7 ]将液态金属脱合金方法与高熵

合金相结合，用于制备具有独特催化性能的多孔高

熵合金。他们首先将（TaMoNbV） 25Ni75（原子分

数）预合金与液态金属镁进行脱合金，利用硝酸水

溶液腐蚀掉Mg相，制备了具有高比表面积的多孔

Ta19.1Mo20.5Nb22.9V30Ni7.5高熵合金，其韧带尺寸约为

（69±9）nm。同时，他们还探究了高熵合金在液态

金属脱合金反应过程中的机制与结构演化[88]。他们将

TiVNbMoTa高熵合金与Mg熔体进行脱合金反应，发现

在液态金属脱合金过程中，多组分高熵合金表现出两

种不均匀的脱合金现象。首先，与整体脱合金相比，

通过晶界的脱合金动力学（由红色箭头所示）明显更

快（图20a）。其次，FCC相的脱合金速度比HCP相更

快（图20a中白色箭头标记）。预合金的脱合金反应区

内，FCC相完全脱合金，而HCP相几乎没有发生脱合金

反应（图20a 、b）。在预合金样品表面附近观察到了

HCP相脱合金过程的一些痕迹（图20c）。可以看到，

HCP相仍然保留部分形态，而FCC相已被Mg熔体完全

渗透（图20b）。因此，HCP相对Mg熔体具有比FCC相

更高的化学稳定性。

Joo等人[89]探究了TiVNbMoTa高熵合金在液态金属

脱合金反应中的相结构演化过程及反应机理。他们在

脱合金反应层提取母晶粒的欧拉角，并使用相变晶体

学实验室软件（PTCLab）预测潜在变体的晶体取向，

最后将试验测量的极图 （PF）与预测的极图进行比

较来分析相变过程。图21为900 ℃下脱合金反应2 min
后，预合金样品反应前沿的EBSD图像，可以看到，在
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                   （a）脱合金前沿                                                      （b）脱合金中心区域                           （c）靠近预合金表面的区域。

图20　在 600  ℃脱合金10 mim后获得的 Mg/HEA 复合材料的 FE-SEM 图像（红色和白色箭头分别表示通过界面和面心立方相的两种不同

的不均匀脱合金现象）

Fig. 20 FE-SEM images of Mg/HEA composite obtained from the homogenized precursor dealloyed at 600 ℃ for 10 min

                      （a）反极图                     （b）相分布图                                                       （c）（111）fcc和（101）bcc极图

图21　900 ℃下脱合金反应2 min后，预合金样品反应前沿的 EBSD 分析［（101）bcc极图中的蓝色圆圈代表使用 PTClab通过Kurdjumov-
Sachs取向关系计算出的变体取向］

Fig. 21 EBSD analysis at the reaction front of 900 ℃ after 2 min precursor sample

脱合金速率较慢的反应前沿，预合金的FCC相区域（由

图21b 相图上的白色虚线表示）演化为微小的BCC韧带

和异常的HCP韧带。预合金中的FCC晶粒和BCC韧带

的晶体关系由它们的极图证明（图21c），可以看出，

Kurdjumov-Sachs取向关系（K-S OR）控制着溶解诱导

转变。因此，他们得出结论：此条件脱合金反应中，

高熵合金中的FCC晶粒转变为异常大的HCP韧带和微小

的BCC韧带。新形成的异常HCP韧带通过溶解现象进

一步转变为更小的BCC韧带，即存在FCC→HCP→BCC
的多步脱合金机制。这种现象可归因于五种不混溶元

素的组成复杂性和 HEA 的缓慢扩散效应。

6　总结与展望
本文主要介绍了液态金属脱合金（LMD）的发展

历史、热力学及动力学特征及其在制备纳米多孔金属

及金属基复合材料方面的应用。本文的主要内容总结

如下。

（1）不同于传统电化学脱合金，LMD将液态金

属作为反应载体，利用浸入液态金属中合金元素与金

属熔体间的混合焓差异，选择性溶解部分元素进入熔

体，而剩余元素形成连续多孔结构，可制备电化学脱

合金难以得到的易腐蚀多孔材料。

（2）利用LMD制备的多孔材料的孔隙结构主要受

预合金中元素含量、脱合金温度与时间等因素有关。

在合适的成分范围内，预合金中混溶元素越多，脱合

金反应后样品的孔隙率越高。同时，韧带尺寸会随脱

合金时间和温度的增加而增加。

（3）LMD可应用于金属基复合材料的制备中，
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引入的第二相与基体之间的结合强度相较于外加法更

高。随着液态金属脱合金反应的研究不断深入，近期

还出现了多级LMD制备多级孔隙结构、LMD与增材制

造相结合制备多孔金属颗粒增强的金属基复合涂层及

LMD制备多孔高熵合金材料等研究动态。

基于LMD可实现低成本下制备得到具有优异物理

性能的多孔金属及金属基复合材料。然而，在脱合金

过程中晶界可能会发生分离[86]，因此制备纳米多孔金

属时如何保持多孔材料的机械完整性是亟需解决的问

题。同时，对于通过LMD制备得到的多孔金属及复合

材料在多种不同应用背景下的性能表征等还需深入。
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Abstract:
Liquid metal dealloying (LMD) is a selective dissolution reaction based on the different reactivity of alloy 
components and liquid metal (positive or negative value in enthalpy of mixing). LMD can be used as a new 
preparation method of porous materials and composite materials. In this paper, starting from the concept and 
principle of liquid metal dealloying, the application of this reaction in the preparation of nanoporous materials 
and metal matrix composites is introduced in detail. In porous materials, LMD can not only meet the efficient 
production requirements of many nanoporous materials, but also available in controlling the pore structure 
with dealloying reaction conditions. In composite materials, LMD can make the size of the precipitated phase 
finer and the distribution more uniform, thereby improving the comprehensive mechanical properties of the 
composites. Finally, the latest applications and mechanism studies of liquid metal dealloying reactions and the 
future applications of such reactions are prospected. 
  
Key words: 
liquid metal dealloying; porous materials; composite materials

（编辑：刘冬梅，ldm@foundryworld.com）

[80]  WU CS，TSAI PH，KUO CM，et al. Effect of atomic size difference on the microstructure and mechanical properties of high-entropy alloys 
[J]. Entropy，2018，20（12）：967.

[81]  BHATTACHARJEE P，SATHIARAJ G，ZAID M，et al. Microstructure and texture evolution during annealing of equiatomic CoCrFeMnNi 
high-entropy alloy [J]. Journal of Alloys and Compounds，2014，587：544-552.

[82]  GUO W，YUBUTA K，KATO H. ZrCu-based metallic glass matrix composites with Ta dispersoid by in situ dealloying method [J]. Materials 
Transactions，2013，54（8）：1416-1422.

[83]  SHAO Y，ZHENG W，GUO W，et al. In situ Fe-rich particle reinforced Mg-based metallic glass matrix composites via dealloying in metallic 
melt [J]. Materials Letters，2021，285.

[84]  WADA T，GESLIN P A，KATO H. Preparation of hierarchical porous metals by two-step liquid metal dealloying [J]. Scripta Materialia，2018，
142：101-105.

[85]  CHUANG A，ERLEBACHER J. Challenges and opportunities for integrating dealloying methods into additive manufacturing [J]. Materials 
（Basel），2020，13-17.

[86]  GASKEY B，MCCUE I，CHUANG A，et al. Self-assembled porous metal-intermetallic nanocomposites via liquid metal dealloying [J]. 
Acta Materialia，2019，164：293-300.

[87]  OKULOV A V，JOO S H，KIM H S，et al. Nanoporous high-entropy alloy by liquid metal dealloying [J]. Metals，2020，10（10）：1396.
[88]  JOO S H，KATO H，OKULOV I V. Evolution of 3D interconnected composites of high-entropy TiVNbMoTa alloys and Mg during liquid 

metal dealloying [J]. Composites Part B：Engineering，2021，222：109044.
[89]  JOO S H，OKULOV I V，KATO H. Unusual two-step dealloying mechanism of nanoporous TiVNbMoTa high-entropy alloy during liquid 

metal dealloying [J]. Journal of Materials Research and Technology，2021，14：2945-2953.


