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摘　要　采用ＳＥＭ和原位ＴＥＭ技术研究了均匀化热处理过程中不同 Ｍｎ含量ＡｌＭｇＳｉＭｎＣｕＦｅ合金的组织与性能演变，定量阐

述了αＡｌ（ＦｅＭｎ）Ｓｉ弥散相的形核、长大及粗化行为。利用低电压高分辨ＳＥＭ的超低穿透深度成像和图像统计分析，精确测定了均

匀化热处理过程中弥散相颗粒尺寸逐步增大及其体积分数先增加后降低的峰形变化规律，并阐明了弥散相对合金力学性能的关键影

响。研究发现，５８０℃下进行８ｈ左右的均匀化热处理可以得到尺寸合适且体积分数最高的弥散相和最优的综合力学性能，过长的热

处理时间会导致弥散相粗化从而降低合金的力学性能。此外，添加适量 Ｍｎ元素（０．５％）并进行均匀化热处理能明显改善合金的抗拉

强度与伸长率，但添加过量的 Ｍｎ元素（０．８％）会引起初生相严重粗化，降低合金的力学性能。
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　　铝合金具有优良的比强度、低密度以及良好的导

电、导热等性能，被广泛应用于航空航天及汽车行业中。

其中，ＡｌＭｇＳｉ系合金还具有中等强度、优异的成形性

能和耐腐蚀性，主要作为板材、型材在汽车、航空航天等

领域广泛应用［１～３］。随着汽车轻量化要求的不断提高，

对ＡｌＭｇＳｉ合金的综合力学性能提出了更高的要求，

在保持合金强度的同时提高材料的伸长率，以提高材料

加工性能及在服役过程中的耐疲劳、抗损伤性能，是目

前ＡｌＭｇＳｉ合金的研究方向之一。

在ＡｌＭｇＳｉ合金中，通过适量添加微量元素（如

１６６



Ｃｕ、Ｍｎ、Ｃｒ以及Ｚｒ等）可以显著改善合金的强度与塑

性［４～９］。Ｆｅ作为一种杂质元素，会在铝合金凝固过程

中产生α／βＡｌＦｅＳｉ等粗大片状第二相，在含有过量

Ｆｅ、Ｍｎ元素的铝合金凝固过程中，也会产生粗大共晶

第二相Ａｌ６ＦｅＭｎ等，这些第二相能对合金的再结晶行

为产生严重的不利影响［１０］，其中βＡｌＦｅＳｉ因其片状形

貌和硬脆特性，容易引起应力集中，诱导裂纹产生，进而

降低合金的伸长率和屈服强度［１１～１３］。

为了避免βＡｌＦｅＳｉ的产生，可以通过优化合金成

分以及热处理工艺，促使βＡｌＦｅＳｉ相向αＡｌＦｅＳｉ相转

变，获得最优的微观结构。添加适量的 Ｍｎ元素可以在

凝固和均匀化热处理过程中，促进βＡｌＦｅＳｉ相向αＡｌ

（ＦｅＭｎ）Ｓｉ相转变，同时促进均匀化热处理过程中亚微

米级别的αＡｌ（ＦｅＭｎ）Ｓｉ弥散相的产生
［１４～１７］。高密度

的亚微米级αＡｌ（ＦｅＭｎ）Ｓｉ弥散相可以在拉伸过程中

通过与基体脱粘产生二级韧窝，从而阻碍合金初级裂纹

的扩展，在不显著降低合金强度的同时，大幅提高合金

的延展性［１６］。

研究者对通过不同均匀化热处理调控不同体系的

铝合金中弥散相αＡｌ（ＦｅＭｎ）Ｓｉ的尺寸、数密度、体积

分数等的机理进行了探索。ＬＩＹＪ等
［１８］在３００３铝合

金中探究了均匀化热处理条件对弥散相组织的影响，研

究表明，合金在３００℃下加热可缓慢析出αＡｌ（ＦｅＭｎ）

Ｓｉ弥散相，当温度达到４００℃时具有最高弥散相数密

度，并且发现了与基体呈半共格关系的弥散相颗粒。张

永?等［１９］研究发现，３１０４铝合金中初生的Ａｌ６（ＦｅＭｎ）

相向αＡｌ（ＦｅＭｎ）Ｓｉ相的转变过程开始于４００～４５０℃。

ＱＩＡＮＸＭ等
［２０］针对ＡＡ６０６０铝合金设计了不同热处

理工艺，对弥散相数密度、尺寸和合金电导率做了定量

研究，发现在相变过程中晶界扩散和吉布斯托马森效

应明显影响β相到α相的转变，并且在ＡｌＳｉＦｅ合金中

引入０．１％的 Ｍｎ元素可将β相开始向α相的转变温度

由５８０℃降低到５２０℃。ＺＨＡＮＧＧ Ｗ 等
［２１］探究了

Ｍｎ含量对αＡｌ（ＦｅＭｎ）Ｓｉ相形成的影响，并且观测到

α相在位错胞和晶界的析出。ＢＡＹＡＴＮ等
［２２］通过原

位透 射 电 镜 （ＴＥＭ）观 察 到 了 βＡｌＦｅＳｉ 相 向

αＡｌ（ＦｅＭｎ）Ｓｉ相的转变，揭示了从β相中端和末端析

出α 相的转变方式。目前在６ｘｘｘ铝合金中，αＡｌ

（ＦｅＭｎ）Ｓｉ弥散相尺寸、体积分数在均匀化热处理过程

中的演变及其与合金强度、硬度、伸长率等力学性能之

间的定量相关性还有待探索，初生相对弥散相形核长大

的影响也有待研究。

本课题基于前期研发的多元多相铝合金热力学数

据库，计算了 ＡｌＭｇＳｉＭｎＣｕＦｅ的伪三元等温截面

和希尔凝固、平衡凝固的物相组成［２３］，设计并优化了合

金成分，并结合适当的热处理工艺，获得了含弥散、细

小、高体积分数αＡｌ（ＦｅＭｎ）Ｓｉ相的合金，讨论了６ｘｘｘ

铝合金中αＡｌ（ＦｅＭｎ）Ｓｉ弥散相与热处理工艺、Ｍｎ含

量的关系及其对力学性能的影响。同时结合ＴＥＭ 原

位观察试验，分析了弥散相形成与长大机制。

１　合金设计与试验过程

１．１　基于犆犃犔犘犎犃犇的合金成分设计

基于铝合金热力学数据库［２３］，结合相图热力学计

算（ＣＡＬＰＨＡＤ）方法和文献调研来提高合金设计效率。

在６ｘｘｘ铝合金生产过程中，合金原料中的Ｆｅ杂质难

以去除，因此，为促进含Ｆｅ弥散相生成，使用的合金均

加入０．２％（质量分数，下同）的Ｆｅ。少量Ｃｕ的引入可

以提高合金的显微硬度和屈服强度［２４］。为了保证合金

在后续烤漆时效过程中强度可以快速提升，根据参考文

献将Ｃｕ加入量确定为０．５％
［２５］。考虑到ＡｌＭｇＳｉＣｕ

合金中添加适量 Ｍｇ能够提高合金的耐腐蚀性能
［２６］，

同时为保证合金中有足够的Ｓｉ以形成αＡｌ（ＦｅＭｎ）Ｓｉ

弥散相，因此将合金中 Ｍｇ、Ｓｉ质量比设计为１∶１，其摩

尔比则大于１∶１，见图１。当ＡｌＳｉＭｎ０．８５Ｍｇ０．５Ｃｕ

０．２Ｆｅ合金的Ｓｉ含量设计为０．８５％时，可通过调整 Ｍｎ

含量来设计含不同量βＡｌＦｅＳｉ和 Ｍｇ２Ｓｉ相的合金。分

别选取 Ｍｎ含量为０．５％和０．８％，最终设计的两种合金

成分见表１。表２为采用ＴｈｅｒｍｏＣａｌｃ软件中的希尔

凝固模型及相平衡模块预测的两种合金凝固及均匀化

组织中主要第二相含量［２７］。在两种合金中，Ｍｇ２Ｓｉ、π

图１　通过相图计算得到的５００℃下Ａｌ０．８５ＭｇＳｉＭｎ

０．５Ｃｕ０．２Ｆｅ合金的准三元ＡｌＳｉＭｎ等温截面

Ｆｉｇ．１　ＱｕａｓｉｔｅｒｎａｒｙＡｌＳｉＭｎｉｓｏｔｈｅｒｍａｌｓｅｃｔｉｏｎｏｆｔｈｅ

Ａｌ０．８５ＭｇＳｉＭｎ０．５Ｃｕ０．２Ｆｅａｌｌｏｙａｔ５００℃ｂｙＣＡＬＰＨＡＤ

表１　两种６狓狓狓铝合金的名义成分

犜犪犫．１　犖狅犿犻狀犪犾犮狅犿狆狅狊犻狋犻狅狀狊狅犳犱犲狊犻犵狀犲犱６狓狓狓

犪犾狌犿犻狀狌犿犪犾犾狅狔狊 ％

编号
狑Ｂ

Ｍｇ Ｓｉ Ｃｕ Ｍｎ Ｆｅ Ａｌ

１ ０．８５ ０．８５ ０．５ ０．５ ０．２ 余量

２ ０．８５ ０．８５ ０．５ ０．８ ０．２ 余量

２６６
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表２　两种合金铸态结构和均匀化结构的主要第二相含量预测

犜犪犫．２　犘狉犲犱犻犮狋犲犱狊犲犮狅狀犱狆犺犪狊犲犮狅狀狋犲狀狋狊狅犳狋犺犲犪狊犮犪狊狋犪狀犱

犺狅犿狅犵犲狀犻狕犲犱犪犾犾狅狔狊犫狔犆犃犔犘犎犃犇 ％

编号
狑Ｂ

αＡｌ（ＦｅＭｎ）Ｓｉ βＡｌＦｅＳｉ Ｍｇ２Ｓｉ 犙 相 π相

１铸态 ０．９８４ ０．１９３ ０．４２０ ０．２３８ ０．１３４

１均匀化 １．８９４ － － － －

２铸态 １．５００ ０．１５４ ０．４２５ ０．２２５ ０．１１５

２均匀化 ２．７９５ － － － －

相（Ａｌ１８Ｆｅ２Ｍｇ７Ｓｉ１０）
［２８，２９］和犙 相（Ａｌ５Ｃｕ２Ｍｇ８Ｓｉ６）

［３０］的

含量接近，而２号合金的αＡｌ（ＦｅＭｎ）Ｓｉ含量明显较

高，βＡｌＦｅＳｉ相含量较低。

１．２　试验过程

熔炼前，根据表１计算２ｋｇ铸锭中各元素的质量。

对于熔点较高的组分如Ｓｉ、Ｍｎ、Ｃｕ、Ｆｅ，分别以 Ａｌ

２０Ｓｉ、Ａｌ１０Ｍｎ、Ａｌ６０Ｃｕ、Ａｌ１０Ｆｅ中间合金的形式添

加。Ａｌ以纯度为９９．９９％的工业纯铝形式添加，Ｍｇ以

纯度为９９．９９％的高纯镁颗粒形式添加。熔炼设备为电

阻炉，预热到７３０℃后加入原料，待原料完全熔化后进

行３次精炼除渣，搅拌均匀后浇注到尺寸为５０ｍｍ×

２０ｃｍ的石墨型中。

　　熔炼完成后，利用线切割将合金制成１０ｍｍ×１０

ｍｍ×１０ｍｍ（用于扫描电镜观察）和２０ ｍｍ×２０

ｍｍ×２０ｍｍ（用于ＴＥＭ 观察）的片状试样，１５ｍｍ×

１５ｍｍ×１５ｍｍ的块状试样（用于硬度测试）以及长度

为６６ｍｍ的拉伸试样，见图２，并进行均匀化热处理。

均匀化温度为５８０℃，保温时长分别为２、４、６、８、１２、２４

ｈ，所用设备为ＫＳＬ１２００小型箱式保温炉。

图２　拉伸试样尺寸

Ｆｉｇ．２　Ｄｉｍｅｎｓｉｏｎｏｆｔｅｎｓｉｌｅｓｐｅｃｉｍｅｎ

　　采用ＳＩＯＭＭ ＨＶ１０００ＩＳ自动转塔显微硬度计测

量试样硬度，加载压力为１Ｎ，保压１０ｓ。每个试样取６

个测试点，取其平均值。拉伸试验采用ＩＮＳＴＲＯＮ

３３６９万能试验机，拉伸速率为２ｍｍ／ｓ。利用ＦＥＩＨｅ

ｌｉｏｓＮａｎｏｌａｂＧ３ＵＣ双束扫描电镜观察试样的显微组

织，拍摄时电压为２０ｋＶ，并利用配备的ＥＤＡＸＯｃｔａｎｅ

ＥｌｅｃｔＰｌｕｓ能谱仪进行成分检测。亚微米级弥散相颗

粒的ＳＥＭ 用 ＨＩＴＡＣＨＩＲｅｇｕｌｕｓ８２３０低电压超高分

辨场发射扫描电镜观察，电压为５ｋＶ，该电压下，背散

射电子（ＢＳＥ）的产生层较薄，背散射图片反映的物相面

分数更加贴近真实数值，具有较高的可信度。

ＴＥＭ试样制备流程如下：将铸态的２０ｍｍ×２０

ｍｍ×２０ｍｍ试样打磨至５０～８０μｍ厚并抛光，随后利

用ＤＥＲＶＥＥ１７００３Ａ圆片冲样器将磨好的薄片冲成

３ｍｍ的圆片，利用Ｇａｔａｎ６９１离子减薄仪减薄，得到

中心区域几十ｎｍ厚的薄区。利用加速电压为２００ｋＶ

的ＦＥＩＴｅｃｎａｉＧ２Ｆ２０场发射透射电镜对试样进行观

察，并配合型号为ＧａｔａｎＭｏｄｅｌ６２５的双倾试样杆进行

原位加热，加热升温保温流程见图３。在原位加热

ＴＥＭ试验中，由于薄试样存在较强的原子表面扩散效

应，使扩散过程加速，因此为了与５８０℃下的离位均匀

化热处理相比较，将原位加热温度设为５００℃，可以保

证在原子扩散速率大致接近的同时进行原位观察。

图３　原位ＴＥＭ加热温度试验方案

Ｆｉｇ．３　ＴｈｅｔｅｓｔｉｎｇｓｃｈｅｍｅｏｆｉｎｓｉｔｕＴＥＭｈｅａｔｔｒｅａｔｍｅｎｔ

２　试验结果与讨论

２．１　不同 犕狀含量及均匀化处理时间对合金组织及

α犃犾（犉犲犕狀）犛犻弥散相含量的影响

图４为两种合金的铸态组织及ＥＤＳ能谱分析。经

过ＥＤＳ能谱分析可确定白色部分为αＡｌ（ＦｅＭｎ）Ｓｉ

相，黑色部分为含 Ｍｇ、Ｓｉ相（判定为 Ｍｇ２Ｓｉ），通过形貌

分析，箭头处为含 Ｃｕ的犙 相，可在高放大倍数下辨

别［３１］，其余部分为基体。对图４中白色部分进行面积

分数统计计算，αＡｌ（ＦｅＭｎ）Ｓｉ相体积分数，１号合金为

０．６５％，２号合金为１．８９％；黑色部分 Ｍｇ２Ｓｉ相体积分

数１号合金为０．３０％，２号合金为０．４４％。此外，还可以

看出在相同的显微尺度下，１号合金的初生α相主要为

条状和棒状，呈断续分布；２号合金初生α相主要为骨

骼状，并且α相含量较高。一定含量的αＡｌ（ＦｅＭｎ）Ｓｉ

相会提升合金强度，但过多且粗大的αＡｌ（ＦｅＭｎ）Ｓｉ骨

骼状初生相可能导致合金的屈服强度与伸长率下降［１４］。

　　图５为经过６ｈ和１２ｈ均匀化热处理后的２号合

金组织的ＢＳＥ照片，可以观察到 Ｍｇ２Ｓｉ相及部分初生

的αＡｌ（ＦｅＭｎ）Ｓｉ相的溶解。图６为两种合金各自经过

２～２４ｈ的均匀化热处理后的低电压ＳＥＭ照片，对比

３６６
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（ａ）１号合金 （ｂ）２号合金 （ｃ）点１ＥＤＳ （ｄ）点２ＥＤＳ

图４　不同 Ｍｎ含量合金铸态组织在扫描电镜ＢＳＥ模式下的对比图

Ｆｉｇ．４　ＣｏｍｐａｒｉｓｏｎｏｆａｓｃａｓｔｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｗｉｔｈｄｉｆｆｅｒｅｎｔＭｎｃｏｎｔｅｎｔｓｕｎｄｅｒＢＳＥｍｏｄｅｉｎＳＥＭ

相同合金不同均匀化时长的组织，能够发现随着均匀化

时间增加，弥散的αＡｌ（ＦｅＭｎ）Ｓｉ相颗粒长大并且数密

度明显下降。

　　通过图像处理软件中的色彩范围选取功能，将弥散

相颗粒从图像中选出，尽量让选择的范围覆盖所有弥散

相颗粒的像素点，并与图像的总像素点相比较，即可统

计弥散相的面积分数。根据体视学（ｓｔｅｒｅｏｌｏｇｙ）理

论［３２，３３］，在一定统计量支持下，假设弥散相颗粒在试样

体积中的所有横截面积具有相同比例，此处测得的面分

数即为体积分数。并用４张放大倍数为１００００的相邻

图片进行拼接，扩大统计区域以减小随机性，统计面积

超过３６０μｍ
２。利用相似方法，也可以得到初生相和无

（ａ）６ｈ （ｂ）１２ｈ

图５　２号合金在５８０℃下均匀化热处理后初生

的αＡｌ（ＦｅＭｎ）Ｓｉ相的溶解的ＢＳＥ图

Ｆｉｇ．５　ＢＳＥｉｍａｇｅｓｒｅｖｅａｌｉｎｇｔｈｅｄｉｓｓｏｌｕｔｉｏｎｏｆｐｒｉｍａｒｙ

αＡｌ（ＦｅＭｎ）Ｓｉｐｈａｓｅｉｎａｌｌｏｙ２ａｆｔｅｒｄｉｆｆｅｒｅｎｔｈｏｍｏｇｅｎｉｚａｔｉｏｎ

ｈｅａｔｔｒｅａｔｍｅｎｔｓａｔ５８０℃

（ａ）１号合金，２ｈ （ｂ）２号合金，２ｈ （ｃ）１号合金，４ｈ （ｄ）２号合金，４ｈ （ｅ）１号合金，６ｈ （ｆ）２号合金，６ｈ

（ｇ）１号合金，８ｈ （ｈ）２号合金，８ｈ （ｉ）１号合金，１２ｈ （ｊ）２号合金，１２ｈ （ｋ）１号合金，２４ｈ （ｌ）２号合金，２４ｈ

图６　合金在５８０℃均匀化处理不同时间后组织ＳＥＭ对比图

Ｆｉｇ．６　ＭｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｃｏｍｐａｒｉｓｏｎｏｆｔｗｏａｌｌｏｙｓｏｂｓｅｒｖｅｄｂｙＳＥＭａｆｔｅｒｈｏｍｏｇｅｎｉｚａｔｉｏｎｔｒｅａｔｍｅｎｔａｔ５８０℃ｆｏｒｄｉｆｆｅｒｅｎｔｔｉｍｅ

析出带的体积分数。由于弥散相在试样中分布不完全

均匀，在初生相及其附近无析出带没有弥散相分布，而

在其他位置分布较为均匀，可以根据下式，对测得的体

积分数进行修正，以提高数据的准确性：

犳ｄｉｓｐｃｏｒ＝（１－犳ＰＦＺ－犳ｐｒｉ）×犳ｄｉｓｐ

式中，犳ｄｉｓｐｃｏｒ为修正后的弥散相体积分数；犳ＰＦＺ为无析出

带体积分数；犳ｐｒｉ为初生相体积分数；犳ｄｉｓｐ为弥散相体积

分数的局域统计值。

　　利用选区工具选取不同的单一弥散相颗粒的像素

尺寸，换算为实际尺寸（等效半径狉），每个合金状态统

计１００个单一的弥散相颗粒，取平均值代表该状态下弥

散相的尺寸，见图７。从图７ａ可以看出，当 Ｍｎ含量由
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０．５％增加到０．８％，αＡｌ（ＦｅＭｎ）Ｓｉ弥散相的体积分数

明显增加，并且随均匀化热处理时间增加，呈现先上升

后下降的趋势，体积分数的峰值出现在６ｈ和８ｈ，分别

为０．８３２％和１．４０７％。弥散相颗粒大小随 Ｍｎ含量增

加变化很小，这是由于 Ｍｎ含量高，而在Ａｌ基体中溶解

度十分有限，两种合金的 Ｍｎ在合金中均处于饱和状

态，通过固溶在基体中的 Ｍｎ形核长大形成的弥散相的

浓度梯度相差不大［１８］，因而长大速率接近。

（ａ）体积分数与颗粒等效半径 （ｂ）抗拉强度和伸长率 （ｃ）显微硬度

图７　两种合金在５８０℃均匀化处理过程中弥散相的体积分数、尺寸与合金力学性能的演化

Ｆｉｇ．７　Ｅｖｏｌｕｔｉｏｎｏｆｔｈｅｖｏｌｕｍｅｆｒａｃｔｉｏｎａｎｄｓｉｚｅｏｆｄｉｓｐｅｒｓｏｉｄｓａｎｄｔｈｅｍｅｃｈａｎｉｃａｌｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓｏｆｔｈｅｔｗｏａｌｌｏｙｓｄｕｒｉｎｇ

ｔｈｅｈｏｍｏｇｅｎｉｚａｔｉｏｎｈｅａｔｔｒｅａｔｍｅｎｔａｔ５８０℃

　　从图７ａ中还可看出，随着均匀化时间增加，弥散相

平均颗粒尺寸在４～８ｈ内快速增大，随后开始缓慢下

降。这是由于基体中溶解的 Ｍｎ、Ｆｅ、Ｓｉ等元素形成弥

散相后，浓度下降，导致一部分小颗粒弥散相再溶解，溶

质元素扩散到较大颗粒弥散相上发生粗化。同时，还有

可能扩散到初生αＡｌ（ＦｅＭｎ）Ｓｉ相上导致其发生不明

显长大，弥散相尺寸及体积分数会因此而降低。考虑到

试样均匀化温度为５８０℃，温度较高，因此使长程的

Ｍｎ元素扩散迁移成为可能。

　　图７ｂ为合金的抗拉强度与伸长率随着均匀化热处

理时长的变化。相比铸态合金，１号合金经过均匀化处

理后的抗拉强度和伸长率均有改善，而２号合金的抗拉

强度缓慢提升，伸长率先下降后升高，但均与１号合金

有明显差距。这是由于２号合金的宏观组织中存在较

多的初生含 Ｍｎ、Ｆｅ相，呈骨骼状分布，容易形成应力集

中，严重影响抗拉强度和伸长率。１号合金由于其初生

相含量较低，因此αＡｌ（ＦｅＭｎ）Ｓｉ弥散相对伸长率的影

响相较２号合金更明显，其伸长率、屈服强度、弥散相数

体积分数三者的变化趋势较为一致。此处的屈服强度

受到弥散强化、固溶强化以及自然时效强化３种机制的

综合影响。自然时效主要发生在试样均匀化热处理完

成并淬火后到拉伸测试之间的４８～７２ｈ内。图７ｃ中

的浅色数据点为在拉伸测试同一时间进行的相同试样

的硬度测试结果。为量化自然时效效应的影响，还进行

了淬火完成后立即进行的显微硬度测试，每个试样的自

然时效时间均小于３ｈ（见图７ｃ中的深色数据点），这些

硬度（ＨＶ）比浅色数据点低１５～２５，说明自然时效对硬

度强度影响很大，但是自然时效并未影响硬度随均匀化

时间的整体变化趋势，因而通过拉伸测试得到的强度变

化趋势仍然具有较高的参考意义。从较少受到自然时

效干扰的硬度曲线可以看出，随着均匀化时间延长，１

号合金硬度在６ｈ内下降，８ｈ出现峰值后降低；而２号

合金硬度在４ｈ内下降，８ｈ出现一个峰值后在２４ｈ达

到硬度最大值。显微硬度在均匀化热处理开始时下降

可能是由于粗大第二相溶解，导致第二相强化减弱。而

２号合金中粗大第二相尺寸较大，数密度较低（见图４），

其铸态的第二相强化效果也相对较低。同时，通过相图

热力学数据预测可知（见表３），１号合金的基体固溶元

素含量更高，因而固溶强化效果更强。因此，均匀化初

期和中期，２号合金的硬度、强度均比１号合金低。随

后，由于基体中溶解的合金元素增加，同时弥散相开始

密集析出，产生的固溶强化和弥散强化效果使合金硬

度、强度出现快速增加并在均匀化处理约８ｈ时出现峰

值。在峰值出现后由于弥散相粗化和第二相继续溶解，

强化效果逐渐降低。

表３　５８０℃平衡状态下两种合金基体固溶元素的

相图热力学预测

犜犪犫．３　犆犃犔犘犎犃犇狆狉犲犱犻犮狋犻狅狀狅犳狊狅犾犻犱狊狅犾狌狋犻狅狀犮狅犿狆狅狊犻狋犻狅狀狊

狅犳狋狑狅犪犾犾狅狔狊犪狋５８０℃犻狀犲狇狌犻犾犻犫狉犻狌犿狊狋犪狋犲 ％

编号
狑Ｂ

Ｍｇ Ｓｉ Ｃｕ Ｍｎ Ｆｅ

１ ０．８６６ ０．６７０ ０．５１０ ０．１２９ ０．００５

２ ０．８７４ ０．５８４ ０．５１４ ０．１６３ ０．００４

　　ＬＩＵＧ等
［１６］研究表明，当ＡｌＭｇＳｉ合金中弥散相

半径大于８０ｎｍ时，增加其体积分数可以有效提高合

金的延展性。从１号合金中可以看出，当合金均匀化８

ｈ后，合金中弥散相具有最大的平均等效半径，达到３３７

ｎｍ，同时该状态下弥散相体积分数显著提升，从而提高

了合金的延展性（从铸态的５．９８％提升到１５．１５％），同

时抗拉强度也有较为明显的提升（从铸态的１９１．３１

ＭＰａ提升到２７２．３７ＭＰａ）。而２号合金由于含有过量
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的 Ｍｎ，在凝固过程中产生了较多的粗大初生第二相，

在合金拉伸过程中，提供了过多裂纹点，从而削弱了弥

散相对裂纹扩展的抑制作用。因此，２号合金在整个热

处理过程中，其强度与延展性并未像１号合金一样产生

显著变化。因此，在优化合金成分时，需要适当选择

Ｍｎ含量，Ｍｎ含量过多也会导致过量粗大第二相的形

成，从而降低合金的综合力学性能。同时，适当地控制

均匀化热处理时间，避免弥散相的严重粗化，对于协同

提高合金强度和伸长率有益。

２．２　α犃犾（犉犲犕狀）犛犻的形核长大粗化过程研究

图８为原位加热过程中不同温度下２号合金组织

变化的 ＴＥＭ 图像。图８ａ为２号合金的铸锭初始状

态，其中较大的棒状组织为αＡｌ（ＦｅＭｎ）Ｓｉ。随着原位

加热ＴＥＭ观察过程中温度的升高，可观测到基体中及

初生相表面出现颗粒形核现象，见图８ｂ～图８ｄ中箭头

处。图９为５００℃原位加热过程中２号合金的 ＴＥＭ

图像。从图９ａ可以看出，后续加热过程中，在初生相

０．６μｍ范围内，均未发现弥散的αＡｌ（ＦｅＭｎ）Ｓｉ相的形

核及长大，形成明显的无析出带（ＰＦＺ）。这一方面可能

是由于初生相的形成会使得其周围基体中溶质原子数

减少，从而降低弥散相析出驱动力；另一方面由于初生

的非共格αＡｌ（ＦｅＭｎ）Ｓｉ相对 Ｍｎ、Ｆｅ等溶质原子的吸

附作用远强于弥散相新形成的核心，成为溶质原子偏聚

的中心，因此在初生相表面可以发现形核质点；最后由

于初生相与基体的非共格晶界对溶质原子的束缚作用，

使溶质原子在此处难以向外扩散，因而附近基体中的少

量溶质原子难以通过半共格弥散相的形式形核长

大［１８］。５００℃原位加热过程进行到约５０ｍｉｎ时，在基

体中可以明显观察到弥散相的颗粒，等效半径增长到

１２１±４０ｎｍ时，颗粒清晰，见图９ｂ和图９ｃ，还可以清晰

观察到弥散相颗粒再溶解（见图中黑色箭头）和长大、粗

化（见图中白色箭头）的过程。图９ｄ中的高分辨ＴＥＭ

（ａ）铸态 （ｂ）４００℃加热２０ｍｉｎ （ｃ）４５０℃加热３０ｍｉｎ （ｄ）５００℃加热３０ｍｉｎ

图８　原位加热过程中不同温度下２号合金组织变化的ＴＥＭ图像

Ｆｉｇ．８　ＴＥＭｂｒｉｇｈｔｆｉｅｌｄｉｍａｇｅｓｏｆｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｅｖｏｌｕｔｉｏｎａｔｄｉｆｆｅｒｅｎｔｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｓｄｕｒｉｎｇｉｎｓｉｔｕｈｅａｔｉｎｇ

（ａ）３０ｍｉｎ （ｂ）５０ｍｉｎ （ｃ）５５ｍｉｎ （ｄ）９０ｍｉｎ

图９　５００℃原位加热过程中２号合金的ＴＥＭ图像

Ｆｉｇ．９　ＴＥＭｂｒｉｇｈｔｆｉｅｌｄｉｍａｇｅｓｏｆａｌｌｏｙ２ｄｕｒｉｎｇｉｎｓｉｔｕｈｅａｔｉｎｇａｔ５００℃

图像揭示了弥散相与基体的半共格关系。

３　结　论

（１）铸态组织中的微米级初生相［如αＡｌ（ＦｅＭｎ）

Ｓｉ、Ｍｇ２Ｓｉ、犙 相等］在５８０℃均匀化过程中会逐渐溶解，

并逐渐产生亚微米级的弥散的αＡｌ（ＦｅＭｎ）Ｓｉ相。

ＳＥＭ分析表明，该弥散相体积分数均随着均匀化时间

先上升后下降。

（２）提高合金中的 Ｍｎ含量，可以显著提高弥散相

的体积分数。但过量的 Ｍｎ同时会产生过量粗大的初

生αＡｌ（ＦｅＭｎ）Ｓｉ相，由于微米级初生相较多，在合金

拉伸过程中会产生大量初级裂纹，从而抵消弥散相对裂
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纹的阻碍作用，导致弥散相体积分数与伸长率相关性不

明显。

（３）在低 Ｍｎ含量的合金中，合金伸长率随着α

Ａｌ（ＦｅＭｎ）Ｓｉ弥散相体积分数升高而提高，这表明在拉

伸过程中，密集析出的弥散相有效抑制了裂纹的扩展，

可以显著提高合金的综合力学性能。最佳综合力学性

能以及弥散相最高体积分数均出现在均匀化处理约８

ｈ时。

（４）αＡｌ（ＦｅＭｎ）Ｓｉ弥散相的形核主要发生在 Ａｌ

基体中，在初生相附近不明显。并且由于初生相成为溶

质原子偏聚中心，附近产生无析出带。随着加热时间增

加，弥散相通过溶解长大机制发生了明显的粗化，而α

Ａｌ（ＦｅＭｎ）Ｓｉ初生相形貌及尺寸变化不明显。
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特种铸造及有色合金
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本期推荐

滑动摩擦加工 犕犵犛狀犣狀犃犾合金的组织和性能

毕广利１，２　王亚硕
１，２
　姜　静

１，２
　李元东

１，２
　陈体军

１，２
　张于胜

３
　马　颖

１，２

（１．兰州理工大学省部共建有色金属先进加工与再利用国家重点实验室；

２．兰州理工大学有色金属合金及加工教育部重点实验室；３．西北有色金属研究院新材料研究中心）

摘　要　利用滑动摩擦加工（ＳＦＴ）方法对挤压 Ｍｇ７Ｓｎ５Ｚｎ３Ａｌ合金进行表面改性，研究了ＳＦＴ合金的显微组织、力学和腐蚀性能。

结果发现，ＳＦＴ后，合金表层的晶粒显著细化，第二相体积分数明显减少且分布弥散。拉伸测试结果表明，ＳＦＴ合金显示了优异的力

学性能，其屈服强度、极限抗拉强度和伸长率分别为１８１ＭＰａ、３６６ＭＰａ和１８．１％。ＳＦＴ方法对合金的耐蚀性改善明显，呈现了低的平

均腐蚀速率（４．５１ｍｍ／ａ）和腐蚀电流密度（１９７．２μＡ／ｃｍ
２），这主要与晶粒细化、第二相体积分数的减少以及弥散分布有关。

关键词　挤压 Ｍｇ７Ｓｎ５Ｚｎ３Ａｌ合金；滑动摩擦加工；显微组织；力学性能；腐蚀行为
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（编辑：彭瑾）

　　镁合金具有比强度和比刚度高以及易回收等特点， 已被广泛应用于航空航天、汽车和３Ｃ等领域
［１］。然
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