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摘　要　采用粉末触变成形工艺制备层状异质结构铝合金，系统研究了时效处理时间对其组织演化与力学性能的影响。结果表明，

时效处理 8 h 后，异质结构合金性能达到峰值，其硬度（粗晶和细晶，HV）、抗拉强度和屈服强度，分别为 118 和 148、565 MPa 和

468 MPa。同时，通过定量计算明确了沉淀强化、固溶强化、细晶强化、热错配强化及几何必需位错强化在不同时效阶段的贡献，揭示

了多机制协同作用对合金强化的主导作用。
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Effects of Aging Treatment on Microstructure and Mechanical Properties of Layered 
Heterogeneous Aluminum Alloy Fabricated by Powder Thixoforming
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Abstract： Layered heterogeneous structured aluminum alloy was fabricated using powder thixotropic forming process， 
and the effects of aging duration on microstructural evolution and mechanical properties were systematically investi⁃
gated. The results indicate that peak performance of heterogeneous structured alloy is achieved after aging for 8 h with 
hardness values （for coarse grains and fine grains） of 118 HV and 148 HV， tensile strength of 565 MPa， and yield 
strength of 468 MPa. Furthermore， quantitative analysis clarifies the contributions of precipitation strengthening， solid 
solution strengthening， grain refinement strengthening， thermal mismatch strengthening， and geometrically necessary 
dislocation strengthening at different aging stages， revealing the dominant role of multi-mechanism synergy in enhanc⁃
ing the strength of alloy.
Key Words： Aluminum Alloy， Heterogeneous Structure Alloy， Heat Treatment， Mechanical Properties， Strenghthening 
Mechanism

金属作为一种不可或缺的结构材料与高性能材

料，在汽车、航空航天、国防等领域以及日常生活中具

有关键作用［1］。金属材料强度的提升方法主要包括以

下 3 种：一是晶粒细化［2］，即将金属的晶粒尺寸从微米

级降低到超细晶或纳米晶级，但晶粒过度细化后，位错

存储能力下降，导致塑性明显降低，进而影响材料的结

构稳定性［5］；二是复合化［6］，即在金属基体中加入不同

类型或形态的增强体。然而，由于增强体通常较为坚

硬、润湿性较差，并且与基体的界面结合力较低，在较

高载荷下可能产生裂纹，进而加速材料失效；三是合金

化，通过添加其他合金元素形成新的相或相界面，从而

阻碍位错运动，提高材料强度［7］。然而，该方法需引入

稀有或昂贵元素，存在成本高和回收困难的问题。因

此，如何在实现高强度的同时兼顾塑性与可持续性，成
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为当前金属材料研究的关键。

粉末触变成形（PTF）工艺通过结合粉末冶金法和

半固态触变成形技术，可实现层状异质结构铝合金的

高效制备［8］。该工艺通过两种合金粉末在热压和部分

重熔过程中形成粗细晶粒交替排列的片层结构［9］，其中

较软的合金粉末 H1 区域形成粗晶，较硬的 H2 区域快

速凝固形成细晶。王延明［9］经过优化工艺参数，当重熔

温度为 620 ℃，时间为 50 min，模具温度为 250 ℃时，利

用 PTF 制备出的层状异质结构铝合金获得抗拉强度为

400 MPa，屈服强度为 260 MPa 和伸长率为 7.1%。高

波等［10］通过优化冷轧与退火工艺，制备出异质层状结

构 316L 不锈钢板材，发现 316L 不锈钢经 75% 冷轧变

形 后 ，其 组 织 演 变 为 超 细 晶 结 构 ，屈 服 强 度 达 到

1 202 MPa，抗拉强度提升至 1 315 MPa，相较于原始态

分别提高了 299.3% 和 109.7%。随后，在 750 ℃下进行

10 min 的退火处理，使材料发生静态再结晶，马氏体相

逐渐消失，最终形成由超细晶和微米级再结晶晶粒构

成的异质层状结构。退火后的 316L 不锈钢仍保持较高

的 力 学 性 能 ，屈 服 强 度 为 648 MPa，抗 拉 强 度 达

894 MPa，伸长率提升至 25.48%，相较于冷轧态有显著

改善。WU X L等［11］通过异步轧制结合退火工艺，成功制

备出梯度层状结构的Ti材料，该材料的微观组织表现为粗

晶片层均匀分布于超细晶片层之间。其中，超细晶层作为

“硬”层片，而再结晶层则作为“软”层片。拉伸试验结果表

明，该梯度层状结构 Ti材料的屈服强度为 1 000 MPa，伸
长率达 20%，展现出优异的综合力学性能。

现有研究侧重于粉末冶金、热机械加工等技术制

备的异质结构材料的热处理行为，但存在以下问题：

①烧结后的零件通常会存在一定的孔隙率，无法完全

致密化。②形状与尺寸受限，难以制造具有复杂形状

和大尺寸零部件。③生产工艺流程冗长，时间和能耗

成本高，制备层状异质结构材料通常需要经过数十道

次的轧制，才能形成稳定的层状结构［9］。然而，由于

PTF 技术制备的异构材料在微观组织方面与现有技术

存在较大差异，因此有必要研究 PTF技术制备异构材料

的热处理行为，本研究通过粉末触变成形（PTF）工艺制

备层状异质结构铝合金，系统研究时效处理时间参数对

其组织演化及性能的影响，旨在为相关研究提供参考。

1　试验材料及方法

1.1　试验材料

选择以下两种合金粉末为试验原材料，成分（质量分

数，下同）分别为 Al-1.04Mg-0.56Si-0.28Cu-0.04Zn（简

称 P1 合金粉末）和 Al-13.32Zn-3.70Si-2.44Mg-1.48Cu
（简称 P2合金粉末），化学成分见表 1。P1合金中主要溶

质元素的含量与 6061 铝合金相近，作为合金中的软域，

而 P2合金中主要溶质元素的含量接近 7034 铝合金，作

为合金中的硬域。图 1 为合金粉末的 SEM 形貌及尺寸

分布。P1和 P2合金粉末的形貌见图 1a 和图 1b，均为球

形形态，P1 合金的平均尺寸为 3.93 μm（见图 1c），P2 合

金的平均尺寸为 3.73 μm（见图 1d），以上两种合金粉末

的生产方式均为氮气雾化法。

采用粉末触变成形（PTF）工艺制样。首先球磨混

粉，按照 1∶1 的质量比称取 P1 合金粉末和 P2 合金粉末

各 30 g 放入 ND7-21 行星式球磨机中均匀混合，球料比

为 5∶1，转速设定为 100 r/min，混合时间持续 2 h，采用

双向运行模式，每 10 min 变换一次旋转方向，并在变向

后静置 5 min，最终获得总质量为 60 g、由质量分数为

50% 的 P1 和 50% 的 P2 混合组成的合金粉末。将混合

均匀的粉末倒入 ϕ45 mm 型腔的热压模具中，在真空热

压 炉（GWL-VSF-1200RY）中 抽 取 真 空（ 低 于

10−6 MPa）下，升温至 300 ℃，并施加 440 kN 的压力，保

温 30 min 后快速脱模，获得尺寸为 ϕ45 mm×16 mm 的

热压块。将热压块置于 SK-G08123K-HD 型真空管式

炉（真空度小于 10−6 MPa）中，在 620 ℃的预置温度下加

热 50 min［9］，迅速将其转移至配备 Y32-60T 型液压机预

热至 250 ℃的触变模具中，并施加 195 MPa 的压力进行

触变成形，保压 30 s，获得尺寸为 ϕ50 mm×10 mm 的铝

合金锭料。经热处理后，粉末触变成形工艺示意图见

图 2。对混合后的合金粉末进行差示扫描量热（DSC）

分析，以测定其固、液相线温度，试验测得其半固态区

表 1　合金粉末的化学成分

Tab.1　Chemical compositions of alloy powders %

合金粉末

P1

P2

wB

Mg
1.04
2.44

Si
0.56
3.70

Cu
0.28
1.48

Zn
0.04

13.32

Al
余量

余量

图 1　合金粉末的 SEM 形貌和尺寸分布

Fig.1　SEM morphologies and size distributions of alloy powders
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间在 532~659 ℃［9］。设置温度为 535 ℃，时间设定为

1 h，然后放入 SX2-4-10 型箱式热处理炉中进行固溶处

理，随后迅速水淬，得到固溶态的铝合金试样。最后设置

温度为 175 ℃［12］，时间设定为 0.5、2、4、8 和 16 h。将固溶

态合金放入箱式热处理炉中，得到时效态铝合金试样。

1.2　试验方法

采用 DK7732 型数控电火花线切割机切取尺寸为

8 mm×8 mm×8 mm 的组织试样，随后，在金相磨抛机

上依次采用 240~5 000 目的水磨砂纸进行粗磨至精磨

处理，之后使用氧化铝抛光液抛光至试样表面无明显

划痕，以观察微观组织特征。利用凯勒试剂（1.5 mL 
HCl+2.5 mL HNO3+1 mL HF 和 95 mL 蒸馏水）对试

样待测表面腐蚀 30 s。采用蔡司 LSM 800 型光学金相

显微镜（OM）观察显微组织，使用 QUANTAFEG 450
型扫描电镜（SEM）观察合金的微观组织及断口形貌。

采用 EPMA-1600 型电子探针微区分析仪（EPMA）研

究试样的元素含量及分布。采用 D/Max-2400 型 X 射

线衍射分析仪（XRD）进行物相分析，铜靶 X 射线，扫描

电压为 40 kV，电流为 100 mA，扫描步长为 0.02°，扫描

范围为 10°~90°。利用 FEI Talos F200X 型透射电镜配

备的高角度环形暗场（High-Angle Annular Dark Field，
HAADF 成像探头）观察物相形貌。首先，使用 3 000 目

水磨砂纸将试样研磨至厚度低于 0.2 mm，随后采用雷

博 TJ100-SE 型电解双喷减薄器进行电解减薄处理，并

使用 GATAN 695 型离子减薄仪进一步减薄，采取以下

参数：5 keV 离子束能量，8°转角减薄至穿孔，随后依次

4 keV 8°减薄 5 min，4 keV 6°减薄 5 min，3 keV 4°减薄

5 min，2 keV 4°减薄 5 min，以获得高质量的透射试样。

工作电压设定为 200 kV，并结合 TEM-EDS 进行成分

分析。使用 WILSON VH1202 型维氏显微硬度计测量

不同工艺参数下粗晶和细晶区域的显微硬度值，加载

载荷为 9.8 N，加载时间为 20 s。锭料使用 DK7732 型

数控电火花线切割机沿径向切取厚度为 2 mm 的拉伸

试样，采用 Instron 5982 型电子万能试验机（配备引伸计）

进行拉伸性能测试，拉伸试样尺寸示意图见图 3，拉伸速

率为 1×10−3 s−1，每组测试 4 个试样并取平均值。

2　试验结果及分析

2.1　硬度及显微组织

时效处理层状异质结构铝合金的硬度随时间变化

见图 4。可以看出，铝合金硬度在 8 h 时达到峰值，粗晶

和细晶硬度（HV）为 118 和 148。随时效时间延长，硬

度在 0.5~8 h 阶段上升，而在 8~16 h 后下降。因此，将

175 ℃ 时效过程划分为 3 个阶段：欠时效阶段（0.5~
8 h）、峰时效阶段（8 h）及过时效阶段（8~16 h）。

图 5 为不同时效处理时间下层状异质结构铝合金

的 OM 组织。可以看出，整个时效处理过程中，粗晶与

细晶的界限清晰，异质结构合金层状组织未发生明显

变化，保持粗细晶在组织中交替分布。图 6 为粗/细晶

的晶粒尺寸随时效时间的变化曲线。可以看出，粗晶

与 细 晶 的 晶 粒 尺 寸 基 本 维 持 在 17.91~18.04 µm 和

2.80~2.89 µm，未发生明显粗化长大。

图 7 为 时 效 后 合 金 的 XRD 图 谱 。 可 以 看 出 ，

β-Mg2Si相和 η-MgZn2相衍射峰出现，表明 β′和 η′相已

发生部分转变。在时效初期，β″-Mg2Si 相和 η″-MgZn2

相与基体共格且无明显晶体结构难以形成清晰的衍射

峰，而 β′-Mg2Si 和 η′-MgZn2相这种亚稳态相可能具有

较大的晶格畸变或存在时间较短，无法进行单独表征。

随时效进行，部分亚稳态相 β′和 η′相会转变为稳态 β
和 η相。图 8 为不同时效时间层状异质结构铝合金主

图 4　层状异质结构铝合金硬度随时效时间的变化

Fig.4　Hardness variation of layered heterogeneous aluminum 
alloy with aging time

图 2　粉末触变成形工艺及热处理示意图

Fig.2　Schematic diagram of powder thixoforming process and 
heat treatment

图 3　拉伸试样尺寸示意图

Fig.3　Schematic diagram of dimensions of tensile specimen
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图 7　不同时效时间下层状异质结构铝合金的 XRD 物相分析

Fig.7　XRD patterns of layered heterogeneous structured alumi⁃
num alloy at different aging moments

图 5　不同时效时间下层状异质结构铝合金的 OM 显微组织

Fig.5　OM images of layered heterogeneous structured aluminum alloy at different aging time

图 6　粗/细晶的晶粒尺寸随时效时间的变化曲线

Fig.6　Variation curves of grain sizes of coarse/fine grain with 
aging time

图 8　不同时效时间下层状异质结构合金的 EPMA 形貌及元素分布图

Fig.8　EPMA morphologies and elemental distribution of layered heterogeneous alloy at different aging moments
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要溶质元素（Mg、Zn、Si）的分布演化特征。结果表明，

时效 0.5 h 时，由于电子探针显微分析仪（EPMA）本身

分辨率的限制以及析出相的边界未显著清晰可见，溶

质元素主要以固溶态或原子团簇形式存在，析出现象

不明显。时效 8 h 和 16 h 时，组织中的粗晶和细晶溶质

元素沿晶界附近析出明显，溶质元素在基体中的质量

浓度下降，说明溶质原子已发生扩散与析出。

时效 0.5 h 层状异质结构合金铝合金的 TEM 形貌

见图 9。可以看出，组织中出现大量与基体共格的弥散

点状析出相，显示该析出相为 G.P.区［15］。随时效进行，

G.P. 区不稳定性增加，逐渐转变为细小的块状 β″和弥

散状 η″相。结合析出相的形貌、尺寸特征以及有关报

道［13-14］，证明析出相为 β″和 η″相。在 G.P. 区的基础上，

少量 β″和 η″相开始析出，尺寸非常小（<5 nm），且与基

体保持共格［15］。由于时效时间较短，析出相尚未大量

析出，异质结构合金仍主要依赖固溶强化，导致整体强

化效果不足。图 10 和图 11 为时效 8 h 层状异质结构铝

合 金 的 TEM 形 貌 、EDS 元 素 分 布 及 衍 射 花 样

（SAED）。可以看出，析出相中含有 Zn、Mg 和 Si元素。

时效 8 h 后，TEM 明场像中可见呈短棒状的 β′相及针

状的 η′相，其平均尺寸为 5~10 nm，其中 β′相在 [ 001] Al

方向上的 SAED 图中，与基体部分共格。η′相富集 Mg
和 Zn 元素，仍与基体部分共格，表明其处于亚稳态，未

完全转变为 η相［15］。为了进一步确定该相，对图 11c 中

标记区域的衍射花样进行分析，η′相的衍射点部分偏

离基体点阵，进一步证明其正向 η平衡相演变。结合其

衍射花样、特征及析出相相关研究［16］，可以作为 β′和 η′
相的参考依据。粗晶和细晶中分别析出的 β′和 η′相能

图 9　时效 0.5 h 层状异质结构铝合金的 TEM 形貌

Fig.9　TEM morphology of layered heterogeneous structured aluminum alloy aged for 0.5 h

图 10　时效 8 h 层状异质结构铝合金的 TEM 形貌与 EDS 元素面扫描

Fig.10　TEM morphology and EDS results of layered heterogeneous structured aluminum alloy aged for 8 h
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够有效阻碍位错运动，提高合金强度，但塑性呈下降趋

势，表现出典型的“强度-塑性”平衡效应。其主要原因

在于，峰时效阶段合金中析出大量亚稳态强化相限制

了位错的滑移与交滑移，降低了位错累积能力，导致材

料塑性下降［12］。此外，异质结构合金中粗细晶之间的

应变协调性在峰时效阶段减弱，界面处应变梯度增大，

塑性进一步降低。图 12 为时效 16 h 层状异质结构铝合

金的 TEM 形貌与衍射花样。时效 16 h 后，β相粗化呈

块状或粗棒状，表明 β′已向稳定的 β相转变，图 12b显示

β相和 Al基体的位向关系为 [ 001] Al
//[ 001]

β
，衍射斑点

( 200 ) ( 02̄0 ) ( 2̄20 )对应基体 Al典型面。由图 12c 看到，η

相呈粗棒状并沿特定方向析出，尺寸为 20~50 nm，η相

和 Al 基体的位向关系为 [ 001] Al
//[ 2̄113]η，衍射斑点

( 2̄112̄ ) ( 2̄202̄ ) ( 011̄0 )对应基体 Al典型面，衍射点错配增

加，表明 η相的共格度降低，已转变为非共格析出相。此

阶段析出相的粗化导致析出强化效果降低，异质结构合

金进入过时效阶段，粗细晶中 β和 η相的粗化使异质结

构合金整体性能下降。结合位向关系、β和 η相结构特征

及相关研究［17-18］，可以作为 β和 η相的参考依据。此外，

由于粗细晶对热处理反应存在显著差异，二者之间乃至

整体的协同变形能力减弱。因此，在过时效阶段，合金

的强度和塑性均出现下降现象，综合力学性能恶化。

2.2　力学性能

时效处理前后层状异质结构铝合金的力学性能见

图 13，具体数据见表 2。结果表明，抗拉强度与屈服强度

的变化趋势与硬度一致（对比图 4 和图 13），均在 0.5~
8 h阶段上升，8 h后下降。在 8 h峰时效阶段，抗拉强度、

屈服强度和伸长率分别为 565 MPa、468 MPa 和 6.7%。

相比于固溶态的异质结构铝合金，峰时效阶段的抗拉强

度和屈服强度分别提高了 3.7% 和 23.2%，但伸长率降

低了 49.6%，呈现出较为明显的时效硬化现象。

图 14 为时效处理后异质结构合金的断口形貌。韧

窝的形成主要是由显微空洞随着塑性变形的进行逐渐

长大、集聚，在外载荷作用下，空洞逐渐连接形成韧

窝［20］。随着时效进行，异质结构合金断口形貌中的韧

窝数量有所减少，而撕裂棱和解理面的数量有所增加。

峰时效阶段，粗晶和细晶中析出相与基体之间存在的

晶格失配应力在变形过程中进一步诱发局部应变集

中，成为微裂纹萌生源［19］。粗、细晶中粗化的析出相容

易成为应力集中源，在塑性变形过程中加速微裂纹的

图 11　时效 8 h 层状异质结构铝合金的 TEM 形貌与衍射花样标定

Fig.11　TEM morphology and selected area electron diffraction （SAED） pattern of layered heterogeneous structured aluminum 
alloy aged for 8 h

图 12　时效 16 h 层状异质结构铝合金的 TEM 形貌与衍射花样标定

Fig.12　TEM morphology and SAED pattern of layered heterogeneous structured aluminum alloy aged for 16 h
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形成和扩展，且与基体之间的界面结合力减弱，从而降

低材料的韧性。此时的断口形貌表现出较低的韧性，

表明沉淀强化随时效处理时间延长而逐渐降低。

2.3　强化机理研究

关于异质结构铝合金的时效强化机制，SONG M［22］

通过构建 Al-Mg-Si 合金的时效强化模型，指出其主要

强化机制为固溶强化与沉淀强化。此外，ESMAEILI S
等［23］研究 Al-Mg-Si-Cu（AA6111）合金的时效强化过

程中发现了相似的强化机制。研究表明，异质结构合

金由多种强化机制共同作用［24］，包括沉淀强化、固溶强

化、细晶强化、热错配强化和几何必需位错强化等。

在时效处理过程中，层状异质结构铝合金经历了

3 个阶段：欠时效（0.5~8 h）、峰时效（8 h）和过时效

（8~16 h）。在整个时效过程中，沉淀强化的机制主要

由切割机制逐步向绕过机制转变。由于绕过机制所

需的临界切应力低于切割机制［22］，析出相的尺寸成为

影响强化机制的重要因素。析出相的尺寸临界值（rc）

区分了沉淀强化为切割机制还是绕过机制。尺寸较

小的共格析出相（如 G.P. 区、β″相和 η″相）会在位错切

割过程中提供极佳的强化作用，而尺寸较大的非共格

析出相（如 β相和 η相）则主要通过绕过机制对位错形

成阻碍，从而对材料的性能产生重要影响。在切割机

制下，共格析出相对材料屈服强度的贡献主要来源于

3 种强化机制［22］：有序强化（∆σOS）、弥散强化（∆σCS）和

模量强化（∆σMS），其本质是位错在切割析出相时所需

克服的不同阻力［22，26］：

∆σOS = Mγ
2b ( 3π2γfv r

16Gb2 ) （1）

∆σCS =M2.6 ( εG )
3
2 ( 2fv r
Gb )

1
2

（2）

∆σMS =M0.005 5 ( ∆G )
3
2 ( 2fv r
Gb2 )

1
2

b ( rb )
-1 + 3m

2

（3）

式中，G为铝基体的剪切模量；M为 Taylor 因子；b为柏

氏矢量；γ为基体与析出相界面的界面能；r为析出相的

平均半径；fv 为析出相的体积分数；ΔG为析出相与基体

间的剪切模量差；m为模量错配强化常数，0.85；ε为析

出相与基体之间的晶格常数错配度［12］。这 3 种强化机

制可以叠加［22］，因此，位错切割析出相所引起的屈服强

度增加值（∆σ shearing）可表示为：

∆σ shearing = ∆σOS + ∆σCS + ∆σMS （4）
强化机制会经历位错切割析出相和绕过析出相的

转换。随析出相尺寸 r逐渐增大，当析出相尺寸增长至

临界值 rc 时，强化机制由位错切割转变为位错绕过［22］。

因此，当针状或棒状析出相沿特定方向生长，r≥ rc 时，

位错绕过析出相的机制占主导地位，屈服强度增量

（∆σbypassing）可由下式计算［24］：

∆σbypassing = 0.15MGb
2r ( fv 1

2 + 1.84fv + 1.84fv
3
2 )×

                                  ln ( 2.632r
r0 ) （5）

图 13　时效处理前后层状异质结构铝合金的力学性能变化

Fig.13　Variation of mechanical properties of the layered hetero⁃
geneous structured aluminum alloy before and after aging treatment

表 2　不同时效时间层状异质结构铝合金的力学性能

Tab.2　Variation of tensile properties of layered heterogeneous 
structured aluminum alloy with aging time

试样

固溶态

0.5 h
2 h
4 h
8 h

16 h

抗拉强度/MPa
545±11
491±7
510±5
537±5
565±9
528±8

屈服强度/MPa
380±19
339±5
362±6
449±6
468±7
426±6

伸长率/%
13.3±1.8

6.1±0.3
5.9±0.3
3.7±0.2
6.7±0.4
4.0±0.5

图 14　不同时效时间下层状异质结构铝合金的断口形貌

Fig.14　Fracture morphologies of layered heterogeneous structured aluminum alloy at different aging moments
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式中，r0 为位错线张力计算时的内部切过半径。

层状异质结构铝合金在时效处理过程中的沉淀强

化总贡献（∆σprecipitate）可表示为［12］：

∆σprecipitate = K∆σ shearing + ( 1 - K ) ∆σbypassing （6）
当组织中析出相的尺寸 r小于析出相临界尺寸 rc

时，K=1（由切割机制主导）；而当尺寸大于临界尺寸 rc

时，K=0（由绕过机制主导）［22］。当析出相的尺寸增至

临界值 rc 时，位错切割析出相所需的剪切应力与绕过

析出相所需的剪切应力达到平衡。在这种情况下，析

出相临界尺寸 rc 可以通过下式进行计算［27］：

2γrc + 4Gεbrc + 0.05∆Gb2( rc /b ) 0.85 = Gb2 （7）
式中，G p 为析出相的剪切模量。当 rc 确定后，对于尺寸

小于 rc 的析出相，切割机制起主导作用，而当尺寸超过

rc 时，绕过机制则成为主要的强化机制。

ε可以通过下式求得［22，25］：

ε= ( )1 + ν
3( )1 - ν

εeff

[ 1 + 4G ( 3B c ) ]
（8）

式中，ν为基体材料的泊松比；B c 为析出相的体积模量。

εeff 计算如下：

εeff = 2
3 [( ε11 - ε22 ) 2 + ( ε22 - ε33 ) 2 + ( ε33 - ε11 ) 2 ] 0.5

（9）

其中，

ε11 = ap

am
- 1，ε22 = 3

2
ap

am
- 1，ε33 = 1

2
cp

am
- 1　（10）

式中，am 为铝基体的晶格常数；ap 和 cp 为析出相的晶格

常数［25］。

计算中所使用的各参数值见表 3。基于式（8）~式

（10）计算得出参数 ε为 0.42。代入式（7）可得析出相临

界尺寸 rc 为 0.16 nm，该值小于层状异质结构铝合金材

料在欠时效、峰时效和过时效阶段析出相的尺寸。这

表明仅在时效初期阶段（r<0.16 nm）位错以切割机制

强化基体，而在后续时效处理过程中，位错主要通过绕

过析出相实现强化。因此，在式（6）中取 K=0，并基于

式（5）求得在上述欠时效、峰时效和过时效阶段，沉淀

强 化 机 制 对 材 料 的 屈 服 强 度 贡 献 值 分 别 为 69.29、
112.27 和 84.45 MPa。

因此，通过调整热处理工艺（如时效温度和时间）

以控制析出相的尺寸和分布，使其尽可能接近 rc，可以

在切割和绕过机制之间实现最佳强化效果，进一步优

化材料的综合力学性能。

固溶强化对材料屈服强度的贡献值（∆σ solute）表

现为［28］：

∆σ solute = Gε0 ( xf4 )
1
2

（11）

式中，xf为溶质原子分数；ε0 为溶质原子和铝原子直径尺

寸不同产生的应变差异。Mg、Si、Zn 和 Cu 原子溶入基

体，其对应的 ε分别为 0.118 9、0.062 9、0.069 9和 0.104 9。
晶粒细化所产生的屈服强度贡献值（∆σgb）遵循

Hall-Petch 关系［30］：

∆σgb = kd
- 1

2 （12）
式中，k为 Hall-Petch 系数；d为基体的平均晶粒尺寸。

热错配强化贡献值计算公式为［21］：

∆σ tm = E∆α∆T
1 - ν

（13）

式中，E为基体的弹性模量；∆α为溶质原子与基体的热

膨胀系数差；∆T为冷却过程中的温差。

几 何 必 需 位 错 所 产 生 的 屈 服 强 度 增 量

（∆σgeo）为［31］：

∆σgeo = 2G ( )1 - ν V p εσ
( )1 - 2ν

（14）

式中，εσ为材料的屈服应变；V p 为铝基材料中析出相的

体积分数。

表 4 为不同时效时间的强化机制对层状异质结构

铝合金屈服强度的贡献值。结果表明，随时效时间延

长，固溶强化的贡献逐渐减弱，而沉淀强化呈先升高

（0.5~8 h）、后降低（8~16 h）的趋势，并在峰时效（8 h）
达到最大。同时，细晶强化、热错配强化和几何必需位

错强化的贡献保持基本不变。整体来看，固溶强化和

沉淀强化对屈服强度的提升作用更为显著，而细晶强

化、热错配强化及几何必需位错强化的贡献相对较小，

且三者影响程度相近。时效处理过程中，固溶强化效

应逐渐削弱，而沉淀强化增强，二者呈现此消彼长的关

系，表明在优化异质结构铝合金的力学性能时，时效处

理的作用主要体现在沉淀强化的增强，而固溶强化的

减少则是材料组织演变的自然结果。此外，细晶强化、

热错配强化和几何必需位错强化在整个时效处理过程

中保持相对稳定，说明这些强化机制的贡献更多地依

赖于材料初始组织和制备工艺，而非时效处理。

表 3　时效强化机理计算中所用到的部分参数值［21-22，25，28-31］

Tab.3　Partial parameter values for calculation of aging strengthening mechanisms［21-22，25，28-31］

G/GPa

25.6

b/nm

0.28

k/MN·m−3/2

0.07

∆T/K

655

ν

0.33

ε

0.002

M

3

γ/(J·m−2)

0.26

E/GPa

7.0

∆α/K−1

5.0×10−6

r0/m

5.72×10−10

V p

0.01

G p/GPa

49.2

B c/GPa

56.2
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3　结　论

（1）时效处理后，粗细晶的晶粒尺寸没有明显的变

化。时效处理 8 h后，该铝合金硬度达到峰值，随时效时

间延长，硬度值逐渐降低，即欠时效阶段为 0.5~8 h，峰
时效阶段为 8 h，过时效阶段为 8~16 h。层状异质结构

铝合金的力学性能在时效处理 8 h 时达到峰值，其硬度

（粗晶和细晶，HV）、抗拉强度和屈服强度达到最大值，分

别为 118和 148、565 MPa和 468 MPa，相较于固溶态异质

结构铝合金提高了 15.6%和 14.5%、3.7% 和 23.2%。

（2）时效处理 0.5 h 后，析出相主要由 G.P. 区、细小

的块状 β″相和弥散状的 η″相组成。异质结构合金仍主

要依赖固溶强化，整体强化效果不足。时效处理 8 h
后，粗晶和细晶中分别析出短棒状 β′和针状 η′相，提高

了异质结构合金的抗拉强度和屈服强度，力学性能达

到峰值，但塑性呈下降趋势。主要原因在于，异质结构

合金中析出大量亚稳态强化相限制了位错的滑移与交

滑移能力，降低了位错累积能力，导致合金塑性下降。

此外，异质结构中粗细晶之间的应变协调性减弱，界面

处应变梯度增大，塑性进一步降低。时效处理 16 h 后，

由于粗细晶中析出的 β和 η相粗化，强化效果降低，导

致材料的性能有所下降。此外，异质结构合金中粗细

晶之间的协同变形能力减弱，进一步影响整体变形协

调性。因此，在过时效阶段，合金的强度和塑性均出现

下降现象，综合力学性能劣化。

（3）随着时效的进行，强化机制的贡献发生了显著

变化。固溶强化对屈服强度的贡献逐渐减弱；沉淀强

化的贡献先增加（0.5~8 h），在峰时效阶段（8 h）达到最

大值，然后在过时效阶段（8~16 h）逐渐减小；细晶强

化、热错配强化和几何必需位错强化的贡献值在整个

时效过程中保持基本稳定，且三者的强化贡献度相近。

整体来看，固溶强化和沉淀强化是屈服强度的主要贡

献来源，而细晶强化、热错配强化和几何必需位错强化

的贡献相对较小。
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