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微量 Sn对 Al­2.5Cu­1.5Mg 合金力学性能及 

微观组织的影响 

舒 军，陈志国，张纪帅 

(中南大学 材料科学与工程学院，长沙  410083) 

摘 要：通过显微硬度测试、拉伸实验、扫描电镜和透射电镜观察，研究微量 Sn对 Al­2.5Cu­1.5Mg(质量分数， 
%)合金的力学性能及微观组织演变的影响。结果表明：在 Al­2.5Cu­1.5Mg合金中添加少量 Sn能提高合金第二阶 

段的时效硬化和强化效果， 微量 Sn能够显著地提高合金的塑性， 含 Sn合金的峰时效伸长率能达到 20.5%； 经 150 
℃时效 1 000 h后，合金的伸长率仍有 10.5%；微量 Sn的添加能促进 Al­2.5Cu­1.5Mg合金中 S相析出，并能抑制 

其粗化。 
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Effect of trace Sn addition on mechanical property and 
microstructure of Al­2.5Cu­1.5Mg alloy 

SHU Jun, CHEN Zhi­guo, ZHANG Ji­shuai 

(School of Materials Science and Engineering, Central South University, Changsha 410083, China) 

Abstract: The effects of trace Sn additions on the ageing behavior and microstructure evolution of Al­2.5Cu­1.5Mg alloy 
were investigated by the microhardness  test, tensile  test, SEM and TEM. The results  indicate that  the trace Sn addition 
can increase the hardening and strengthening of the second stage of ageing. Adding trace Sn can significantly improve the 
ductility of Al­2.5Cu­1.5Mg alloy, the elongation of Sn­containing alloy at peak aged is 20.5%, and the alloy elongation 
is still 10.5% after aged at 150 ℃  for 1 000 h. The trace Sn addition can promote S phase precipitate and inhibit the S 
phase coarsen at over­aged. 
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铝合金的微合金化是改善各类铝合金性能及开发 

新型铝合金的重要手段。 Al­Cu­Mg合金由于其优异的 

综合性能和复杂的时效析出过程，一直都是微合金化 

研究的热点。研究表明，微量元素对  Al­Cu­Mg 合金 

的作用和  m(Cu)/m(Mg)比密切相关。根据相图可把 
Al­Cu­Mg 合金分为 3 组：高 m(Cu)/m(Mg)合金(位于 
α+θ+S 和 α+θ)、中 m(Cu)/m(Mg)合金(位于 α+S 相区) 
和低  m(Cu)/m(Mg)合金 (位于  α+S+T  相区)。在高 
m(Cu)/m(Mg)比 Al­Cu­Mg合金中添加微量 Ag的能促 

使 Ω相取代 θ′相析出，并提高合金的强度和高温蠕变 

性能 [1−2] ，微量的 Cd能够促进 θ′和 σ的析出 [3] 。 

在低  m(Cu)/m(Mg)比  Al­Cu­Mg 合金添加微量的 
Ag 能促使合金时效过程中  Z 相的大量弥散析出，微 

量 Si具有促进 S相时效析出而强烈抑制 T相析出等作 

用 [4] 。 

对于中  m(Cu)/m(Mg)比  Al­Cu­Mg 合金，添加微 

量 Ag能促使沿{111}α 面析出片状 X′相 [5−6] ，而微量 Si 
的添加则可以促使时效前期 GPB区的细化和弥散， 提 

高时效峰值的硬度和热力学稳定性，并使时效后期组 

织中的 S相(Al2CuMg)细化和弥散 [7] 。 
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Sn 的微合金化作用主要体现在 Al­Cu合金上， Sn 
的添加能显著提高其高温时效动力响应并改变其微观 

析出序列，促进了 θ′相析出从而提高合金的强度 [8−9] 。 

迄今为止，尚缺少微量  Sn 对中  m(Cu)/m(Mg)比 
Al­Cu­Mg合金时效行为与微观结构的研究， 未见该系 

列合金中 Sn 微合金化的相关报道。另外，2006年后， 

一些含  Sn  的新牌号铝合金大量出现，如  2007B、 
2028B、2044、2045、6042等，表明 Sn元素已成为对 

铝合金性能起到重要作用的一个重要的微量元素。为 

此，本文作者较系统地研究添加微量  Sn  对 
Al­2.5Cu­1.5Mg  合金的时效行为及微观组织结构演 

化的影响。 

1  实验 

采用工业纯Al、 纯Mg、 高纯 Sn及Al­36.2%Cu 中 

间合金为原料熔炼铸造，合金化学成分见表  1。铸锭 

经均匀化后进行热轧+冷轧成  2  mm 的板材。试样经 
525 ℃、1 h盐浴固溶处理后水淬，随后，在 150℃进 

行人工时效。 硬度测试在MTK1000A显微硬度计上进 

行，负荷为 1.961 N，加载时间为 15 s，每个数据点采 

用 6 个硬度测量值的平均值。拉伸实验每个数据点取 
2个平行试样的平均值，在MST858 万能材料力学拉 

伸机上进行， 拉伸速度为 3 mm/min， 试样沿轧向截取。 

扫描电镜观察在 Sirion  200 场发射扫描电镜上进行， 

加速电压为 25 kV。透射电镜分析在 TecnaiG 2 20电子 

显微镜上进行，加速电压 200  kV，TEM 试样经机械 

减薄后采用 25%硝酸和 75%甲醇混合液(体积分数)在 
−25℃左右双喷穿孔而成。 

表 1  实验合金的化学成分 

Table  1  Chemical  composition  of  studied  alloys  (mass 

fraction, %) 

Alloy No.  Cu  Mg  Sn  Al 

1  2.5  1.5  0  Bal. 

2  2.5  1.5  0.4  Bal. 

2  结果与分析 

2.1  时效硬化效应 

两种合金在  150 ℃的时效硬化曲线如图  1(a)所 

示。由图  1(a)可见，两种合金的时效硬化规律十分相 

似。整个时效过程被一个保持较为恒定的硬度值的平 

台分成两个上升阶段。第一阶段硬化很快就出现，时 

效 1  h 后，两种合金的硬度值从淬火态(约为 75  HV) 
迅速上升到 100  HV 左右，然后经过一个较稳定的平 

台(持续时间约为 150 h)，再随着时间的延长，两种合 

金的硬度值继续快速上升并达到峰值，在过时效期， 

合金的硬度值逐渐下降。在第一阶段，合金 2的硬度 

略低于合金 1的；但在第二阶段，合金 2 具有更高的 

峰时效和过时效硬度值。 

图 1  150℃时合金的时效硬化曲线和力学性能曲线 

Fig. 1  Ageing harding(a) and ageing mechanical properties(b) 

curves of alloys aged at 150℃ 

2.2  力学性能 

两种合金的力学性能曲线(见图  1(b))和时效硬化 

曲线(见图 1(a))的变化趋势相近， 合金 2的抗拉强度开 

始低于合金 1 的，但 150  h 之后，合金 2 的抗拉强度 

迅速上升并超过合金 1 的；峰值时，合金 2 的抗拉强 

度比合金 1的高 7 MPa；在随着时间的延长，两种合 

金的抗拉强度均下降，但合金 2抗拉强度的下降幅度 

比合金 1的小；180 h 后，合金 2的抗拉强度比合金 1 
的要高出 18 MPa左右，说明合金 2在 150 ℃下的热 

稳定性更优异。
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值得一提的是，添加 Sn 的合金 2 的伸长率一直 

比合金 1的高(见图 1)， 在峰时效合金 2的伸长率依然 

有 20%左右，而合金 1的只有 14%；经长时间过时效 

后(1 000 h)，合金 2的伸长率仍有 10.5%，合金 1的只 

有 4.79%， 说明 Sn 的添加能大大提高 Al­2.5Cu­1.5Mg 
合金的塑性，具体时效时间的强度和伸长率如表 2 所 

列。 

综上所述，Sn  的添加能够提高  Al­2.5Cu­1.5Mg 
合金和峰时效硬度和强度，并能在长期过时效保持较 

高的强度和伸长率。使合金具有更优异的热稳定性。 

表 2  合金在 150℃热暴露不同时间的抗拉强度和伸长率 

Table  2  Tensile  strength  and  elongation  of  alloys  exposured 

at 150 ℃  for different times 

Alloy 1  Alloy 2 Time/ 
h  σb/MPa  δ/%  σb/MPa  δ/% 

Peak aged  384  14  391  20.5 

500  363  13.9  382  14.45 

768  360  9.35  377  11.85 

1 000  353  4.79  366  10.5 

2.3    SEM观察 

图 2所示为合金 1、 2固溶淬火态组织的 SEM像。 

由图 2可看出，合金 1 中未溶解的相很少，未溶解相 

的大小也很小(＜1  μm)，经能谱分析，可以认为该未 

溶解相是 AlCuMg相。相比之下，合金 2中的未溶解 

相明显增多，由图 2(b)可以看出，未溶解相除了少数 

合金 1中的 AlCuMg相之外，还存在一种粒径比较大 

的白色球状颗粒均匀分布在基体中。根据能谱分析， 

该白色粒子是一种主要成分为Mg和 Sn的MgSn化合 

物，n(Mg)/n(Sn)约为  2，根据相关研究结果 [10−11] ，可 

以判断该粒子为Mg2Sn 化合物。 

2.4  拉伸断口形貌 

图 3所示为合金 1、2峰时效(合金 1，160  h；合 

金 2，175  h)的拉伸断口形貌与 EDS 微区分析结果。 

由图 3 可看出，两种合金的断口形貌都属于典型的等 

轴韧窝形貌，属于塑性断裂。但是两者也有着明显的 

区别，合金 1 的韧窝大小比较小，韧窝深度较浅，韧 

窝中第二相粒子较小；合金 2 的韧窝大小较大，深度 

较深，韧窝中第二相粒子较大。而韧窝的尺寸与第二 

相粒子大小有关，根据 EDS能谱分析，合金 1中韧窝 

中的第二相粒子的成分为 Al、Cu和Mg，而合金 2中 

韧窝中的第二相粒子的成分为 Sn 和Mg。根据图 2中 

淬火态中两种合金中未溶解相的成分，可以判断，合 

金 1中韧窝中的第二相粒子为 AlCuMg化合物，合金 
2中韧窝中的粒子为Mg2Sn化合物。 

2.5  TEM观察 

图 4 所示为两种合金峰时效的 TEM 明场像和相 

应的 SAED谱，两种合金的峰时效显微组织有着明显 

的差别。根据图 4(a)可发现，合金 1 的峰时效组织有 

许多 S 相在位错上形核并析出，选区电子衍射分析可 

发现沿 α 〉 〈001  方向出现了通过 α } 010 {  的辉纹，从而判 

断有 GPB 区的存在。而添加 Sn 的合金 2 的 TEM 明 

场像(见图  4(b))所示，可观察到大量  S 相析出，分布 

有两种方式：大部分 S 相的分布呈环形，可以判断这 

些 S 相是在早期的位错环上形核并长大的；另一部分 

在基体均匀分布。比较两者 S 相的数量及分布可知， 

不含 Sn 的合金 S 相较少，且处在形核长大过程的初 

期(根据 S 相的大小和位错附近的衬度可知)；而含 Sn 
合金中的 S相的数量明显增多，分布在位错环上和基 

体中。 

图 2  合金固溶淬火态组织的 SEM像 

Fig. 2  SEM images patterns of alloys under quenched condition: (a) Alloy 1; (b) Alloy 2
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图 3  合金经 150℃时效峰时效后的断口形貌及第二相粒子的 EDS谱 
Fig. 3  Fracture morphologies((a), (b)) and corresponding EDS spectra of second phase((c), (d)) of alloys after peak­aged at 150℃: 
(a), (c) Alloy 1; (b), (d) Alloy 2 

图 4  合金经 150℃峰时效态的 TEM像及相应的 SAED谱 
Fig. 4  TEM images((a),  (b)) and corresponding SAED patterns((a′),  (b′)) of peak­aged alloys  at 150 ℃: (a),  (a′) Alloy 1, 160 h; 
(b), (b′) Alloy 2, 175 h
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这样看来少量 Sn的添加促进了 S相的形核析出。 

图 5所示为两种合金的过时效态(500 h)下的TEM 
像及相应的 SAED谱。 根据明场像和选区衍射谱可知， 

过时效两种合金的主要析出相都是 S 相，且相对峰时 

效都有一定程度的粗化。不含 Sn 的合金中 S 相束集 

现象明显，因此在位错附近有较大的无沉淀析出带。 

含 Sn 的合金 2中 S相粗化现象较弱， S相的束集现象 

也没有明显合金 1的明显，分布较均匀，因此，无沉 

淀析出带较少。 

3  讨论 

中等  m(Cu)/m(Mg)比的  Al­Cu­Mg 合金具有其独 

特的两阶段时效硬化现象，一直以来是研究的热点。 

其时效硬化主要特点是：第一阶段很快就出现，硬度 

迅速上升(大约能达到总硬度增量的  60%)，随后出现 

一个长时间稳定的硬度平台，约 100  h 后，硬度继续 

上升并达到峰值 [12] 。关于第一阶段的硬化反应的解释 

一直存在着争议，主要有以下几种观点：1) 早期的研 

究认为该合金时效过程中第  1 阶段硬化是由于  GPB 
区的形成；2) RINGER等 [13] 通过 1DAP分析，认为导 

致合金第  1 阶段硬化效应的是  Cu­Mg 原子团簇的形 

成；3) REICH等 [14] 和 NAGAI等 [15] 认为溶质原子与位 

错的交互作用才是导致合金时效第  1  阶段快速硬化 

的原因。合金的第二阶段硬化一般认为是 GPB区和 S 
相析出引起的。 

本实验中， 通过对比两种合金总的时效硬化规律， 

发现 Sn 的添加并未改变 Al­2.5Cu­1.5Mg 合金总体的 

时效硬化规律， 均表现出明显的两阶段时效硬化规律。 

添加 Sn  合金 2 的第 1 阶段硬度值略低于合金 1 的， 

可能原因是  Sn 与空位的结合能较高 [16] ，较多空位被 
Sn  原子捕获，使基体中可移动空位浓度降低，导致 
Cu、Mg 原子扩散形成 GPB 或 Cu­Mg 原子团簇的速 

率降低，从而降低第 1 阶段的硬度。时效硬化第 2 阶 

段， 合金 2的硬度峰值和过时效硬度均高于合金 1的， 

其拉伸强度实验与硬度相符合，合金 2的峰值强度和 

过时效强度均高于合金 1的(见表 2)。 根据两种合金的 

图 5  合金经 150℃过时效态的 TEM像及相应的 SAED谱 

Fig. 5  TEM images((a), (b)) and corresponding SAED patterns((a′),  (b′)) of alloys over­aged (500 h) at 150 ℃: (a),  (a′) Alloy 1; 

(b), (b′) Alloy 2
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TEM像可知， 合金 2的峰时效析出强化相主要是 S相， 

而合金 1的析出强化相是 GPB区和少数 S相，再者， 

根据 S相的数量及大小可知， Sn的添加促进了 S相的 

析出，从而使合金 2第二阶段的硬化效果增强。 

溶质原子与空位结合能是影响合金时效析出的重 

要因素。WILSON 等 [18] 研究 Si 对 Al­2.5Cu­1.2Mg 合 

金时效析出相的影响， 发现 Si能促进 S相均匀细小的 

析出，其原因是：1) Si与空位结合能较高；2) Si能降 

低 S 相与基体的界面能，促进其析出。而 Sn 具有更 

高的空位结合能(Si:  0.08eV;  Sn:0.25eV)，另一方面， 

从报道的 S 相晶体结构上来看，由于 S相与基体之间 

的晶格常数差异，在基体周围形成一个拉应变场，成 

为 S相形核的主要阻力项，而 Sn的原子半径比 Al的 

大 [19] ，当 Sn这些原子半径比 Al大的溶质原子吸附在 

拉应变区时会使其应变能降低，大幅降低了 S相晶核 

与基体的界面能，从而促进了 S相的析出。在过时效 

中，含 Sn 合金中的 S 相粗化没有合金 1 的明显，这 

也是合金 2的过时效强度较合金 1的高的原因。 
S 相一般优先在位错等高能区域形核，其在位错 

线、螺位错和位错环上形核及长大方式如图 6所示。 

图 6  S相在 3种典型的位错上形核长大的 TEM像 [15] 

Fig.  6  TEM  images  showing  morphology  of  S  precipitates 

along three kinds of typical dislocations [15] 

FENG 等 [17] 的研究推导并证明了 S 相在位错环上形核 

对强度的贡献最大，并对合金的热稳定性有益。结合 

本实验，合金 2 峰时效中 S 相大部分都沿着位错环析 

出并长大，如图 5(b)所示，这也是导致合金 2 峰值强 

度更优异的原因。 

拉伸实验结果表明：合金 2 的塑性明显优于合金 
1的，结合断口分析， 发现合金 2的断口形貌与合金 1 
的有较大差别。相比合金 1，合金 2的断口韧窝更大、 

更深，根据韧窝形成机理 [20] ：金属内部形成的大量显 

微空洞在外力的作用下不断长大，同时几个相邻显微 

孔洞之间的基体横截面在不断缩小，直至彼此连接而 

导致断裂，形成韧窝断口形貌。影响韧窝的大小的因 

素主要是基体中第二相粒子大小、形状和分布。研究 

发现，合金 2 的断口形貌中，每个韧窝中都对应一个 

第二相粒子，且该粒子的大小相比合金 1 中的要大得 

多。根据 EDS能谱分析，合金 1断口韧窝中的粒子成 

分为 AlCuMg，与淬火态 SEM结果相对应，而合金 2 
断口韧窝第二相粒子的成分主要为 Sn 和Mg，再根据 

淬火态未溶解的粒子成分和大小对比可以判断，该粒 

子就是合金淬火态存在的Mg2Sn粒子。 断口的韧窝越 

大，深度越深，表明合金在拉伸过程中形变越大，其 

塑性越好。还可以发现，合金 1断裂后的第二相粒子 

大部分与基体分离；而合金 2 断裂后，第二相粒子也 

一分为二(见图  3(b)箭头所示)，这表明合金  2  中的 
Mg2Sn粒子在变形过程中， 能够起到阻碍断裂的作用， 

使合金的塑性更优异。 

4  结论 

1) 微量 Sn 能同时提高 Al­2.5Cu­1.5Mg合金峰时 

效强度和塑性，尤其是塑性，含  Sn 合金峰时效的伸 

长率能达到 20.5%，在热暴露 1  000  h 后，塑性仍有 
10.5%。 

2) 微量Sn的添加增强了Al­2.5Cu­1.5Mg 合金的 

时效第二阶段硬化效果，但并未改变 Al­2.5Cu­1.5Mg 
合金的第二阶段时效硬化总体规律。 

3) 添加微量 Sn 能促进 Al­2.5Cu­1.5Mg 合金中 S 
相析出，并能抑制其粗化。 
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