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铝合金时效析出动力学及强化模型 
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摘 要：研究铝合金热处理过程中微观组织与性能的演变规律，并建立能应用于工业生产的定量预测模型具有重 

要学术和工程应用价值。综合近年来关于铝合金时效过程中析出相演变和析出强化的模型及模拟的研究，分析和 

讨论以下几个方面的内容：模拟铝合金时效过程中析出相演变与析出强化的不同方法；铝合金时效过程中析出相 

微观组织的演变模型，包括形核、长大与粗化阶段，重点总结预测微观组织演变的计算方法；铝合金的强度影响 

因素及不同形貌析出相的强化模型；各种模型的应用和它们的优缺点以及未来可能的研究方向。 
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Aging precipitation kinetics and strengthening models for 
aluminum alloys 
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(Shanghai Key Laboratory of Materials Laser Processing and Modification, 
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Abstract: The aluminum alloys play an important role in the application in the aerospace and automobile industries, the 
evolution of the microstructure and mechanical properties of aluminum alloys during the heat treatment were investigated 

extensively, and the quantitative predictive models with academic research and engineering application were established. 
The methods and models for  the precipitation process of aluminum alloys  in  the past few years were reviewed, and the 

following  aspects  were  analyzed  and  discussed,  which  are  that  the  different  simulation  methods  for  precipitation 
evolution  and  strengthening  for  the  aging  process  of  aluminum  alloys;  the  models  for  the  precipitation  evolution  of 

aluminum  alloys  during  aging  process,  including  the  nucleation,  growth  and  coarsening  of  the  particles;  the  factors 
affecting the mechanical properties of aluminum alloys and the precipitation strengthening models for precipitates with 

different shapes and the advantages and disadvantages of the models and possible future research. 
Key words:  precipitation  thermodynamics;  precipitation  kinetics;  strengthening models; precipitate;  shear mechanism; 
by­pass mechanism; critical radius 

时效铝合金因为其轻质高强的特点，广泛地应用 

于航空航天、汽车、船舶等领域，其强化机理以及性 

能相关的研究一直以来备受关注。时效铝合金的高强 

度主要源于过饱和固溶体基体中析出的弥散分布并对 

位错运动起到阻碍作用的第二相粒子。所以，时效铝 

合金的力学性能与析出第二相粒子的性质、尺寸、析 

出量、形貌及其分布有密切的关系。将热处理过程中 

合金析出相的微观组织的演变以及其对于合金性能的 

影响定量化、模型化在生产研发中具有极高的应用价 

值，对于工艺优化有一定的指导作用 [1−3] 。为了更加深 
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入地理解材料强化机理，优化工业生产中材料热处理 

工艺，着重研究铝合金热处理条件、微观组织与性能 

三者之间的关系。 

综合大量研究 [4−10] ，铝合金的相变过程及力学性 

能可以利用不同模型进行不同精度的预测，从复杂的 

数值解法到相对简单的解析模型。在非等温时效中， 

“内部变量法”解析模型只涉及简单的热循环的数值 

积分； “尺寸分区” 数值模型相对于解析模型更加复杂， 

尤其是将析出序列和不同析出相考虑在内时；蒙特卡 

洛模型涉及到原子尺度的模拟，相比于前两种模型更 

复杂，但更加精确 [4] 。 

目前，铝合金时效的微观组织演变可通过基于 
Johnson­Mehl­Avrami­Kolmogorov(JMAK)方程的解析 

模型得到其析出相形核长大阶段的体积分数 [7−9] ， 也可 

通过微分形式的内变量解析模型得到析出过程中第二 

相的密度和平均尺寸 [6,  11] ，针对于第二相的粗化和溶 

解也有相应的经典解析模型 [5−6, 12−13] 。 非等温时效过程 

中，同时有多种第二相析出并相互作用时，数值模型 

能够较准确地得到析出相的密度、尺寸分布及析出 

量 [4, 14−15] 。对于析出相的强化模型，ESMAEILI等 [7−9] 

提出了适用于棒/针/球状第二相的强化模型，在一定 

的温度范围内，可根据析出相的尺寸和析出体积分数 

计算其强化作用。 LIU等 [1−2] 提出盘片状粒子的强化模 

型，并在此基础上推导得出棒/针状析出相强化模型。 
DESCHAMPS等 [6,  11] 在粒子尺寸分布符合高斯分布的 

前提下应用  Friedel 统计和  Kocks 统计强化模型预测 
Al­Zn­Mg合金的析出相强化效果， 并得到较准确的预 

测结果。 

本文作者综述近年来应用于铝合金时效析出过程 

的模型，主要包括预测等温与非等温时效过程中铝合 

金体系内第二相尺寸、密度和析出量等微观组织演变 

和析出强化作用的模型。模型主要分为解析模型和数 

值模型， 不同的模型对应的应用范围和条件各不相同， 

并具有不同的预测精度。 

1  析出动力学模型 

铝合金相变大多为扩散相变，通过热激活的原子 

运动来实现。过饱和固溶体中的第二相析出包含 3 个 

阶段：形核、长大与粗化 [5] 。形核与长大为自由能驱 

动过程，粗化则由界面能驱动。 

对时效过程中微观组织演变的定量描述需要针对 

上述 3 个阶段建立合适的数学模型。一般情况下，第 

二相的形核与长大是同时进行、相互竞争的，所以通 

常将这两个阶段合在一起研究。本文作者对相关研 

究 [1, 6, 13, 15−17] 进行评述， 主要包括内变量解析模型与数 

值模型，用于描述等温与非等温时效过程中合金第二 

相的演变。 

1.1  球状粒子的析出动力学 
1.1.1  形核与长大模型 

1) 内变量析出模型 

根据不同的合金体系和热处理条件，微观组织的 

变化可通过一系列内变量进行描述，一般问题通过  3 
个以内的变量即可说明。第二相的析出通常采用析出 

相的密度、尺寸、体积分数和基体的溶质浓度等作为 

模型内变量，这些变量均可通过一定的方法进行直接 

或间接的测量。理论上在内变量解析模型中，一个时 

间步长内的组织变化与之前的温度变化或组织无关， 

只取决于当前的内变量和温度值，即可用下式表示： 
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但实际情况中，模型中往往需要引入一些初始量 

进行修正。铝合金析出动力学最典型的内变量解析模 

型即为 JMAK方程： 

1 exp( ) n f kt = − −  (2 ) 

其中，n随着不同的析出相形貌和长大机理变化， 
k  随着形核与长大速率变化，与温度相关，且满足 
Arrhenius方程： 

0 exp[ /( )] k k Q RT = −  (3) 

ESMAEILI 等 [8] 指出，此处 Q 值并非第二相的析 

出激活能，而是第二相析出与扩散长大过程中整体的 

能量体现，并没有确定的物理意义。通常在应用过程 

中，假定在第二相转变的不同阶段和方程涉及的温度 

及时间范围内，第二相转变机理不变，即假定 n、Q、 
k0 值恒定。但实际上，它们均随着温度变化 [7] 。若将 

温度分为无穷多的小区间 JMAK方程可以应用在非等 

温热处理过程中。 

基于 JMAK方程，对其参数进行解析，可得到更 

加精确的模型描述析出动力学，应用于多种体系中。 
GRONG 等 [16] 提出利用第二相的形核率和长大速率表 

示等温时效过程中的第二相体积分数变化： 

3 5 / 2 8π
15 

f N t ε = &  (4)
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N & 为第二相的形核率： 
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该解析模型涵盖了析出相的形核与长大阶段，能 

预测体积分数演变， 数值解法也已验证了它的有效性。 
LIU等 [18−19] 根据软碰撞的处理方式，根据不同形核与 

长大机理对 JMAK方程中的参数进行分析与拟合，用 

以描述不同析出过程中第二相体积变化。 
DESCHAMPS 等 [11] 在研究 Al­Zn­Mg 合金析出过 

程时，使用简化差分形式的解析模型描述第二相析出 

各阶段的相密度、平均尺寸等参数的变化率，得到合 

金的形核与长大模型。 

在他们的研究工作中，假设体系为二元体系，第 

二相为球状粒子。形核与长大阶段析出相粒子的数目 

变化可由形核率给出，而粒子平均半径的变化则由两 

部分组成，一部分源自已存在的核胚长大，另一部分 

源自新形成的核胚。 

形核率可用下式表示 [20] ： 
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此阶段粒子平均半径的变化率为 
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式(7)右边的第一项代表已经存在粒子的长大，第 

二项代表数目为  dN 的新形成核胚。上述模型预测了 

第二相平均尺寸与析出密度，进而得到第二相不同温 

度下的临界半径和体系的溶质浓度。 
2) 数值模型 

非等温时效条件下第二相的析出过程相对复杂， 

需要考虑不同析出相的相互作用及析出相粒子的尺寸 

分布，而上述内变量解析模型无法适用于此类情况， 

故提出了数值模型。数值模型中忽略第二相形核对于 

粒子平均尺寸的影响，对粒子尺寸进行分区处理，得 

到详细的粒子尺寸分布。 

假设二元合金体系中只有一种析出相，且忽略形 

核孕育期，则形核速率 N & 可用式(5)表示。若假设析出 

相粒子周围的弹性应变场可以忽略不计，则形核率可 

表示为 [5] 
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式(8)给出的形核率决定了时效中析出相按尺寸 

分区的数目。其中，Ce 随着温度而变化。 

根据 Whelan 理论 [21] ，析出相粒子尺寸变化率(v) 
可用下式表达： 
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在粒子长大、溶解或粗化阶段，其尺寸变化均可 

以用式(9)表示 [5, 22] 。若 Cm＜Ci，则粒子溶解；反之， 

若 Cm＞Ci，则粒子长大。 

由式(9)可得，若忽略析出相粒子周围弹性应变 

场，粒子既不长大也不溶解的临界半径为 
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此临界公式既可作为析出相粒子形核阶段长大的 

临界半径，也可作为粒子粗化阶段溶解与粗化的临界 

半径。

假设时效过程中粒子均为球状，析出相体积分数 

可表示为 

3 
, 

1 1 

4 π 
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式中：j表示析出相尺寸区间序号，i表示同一区间中 

不同尺寸的析出相粒子。 

对于同一种析出相，粒子尺寸的变化可用下式 

表示： 

2 
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其中，以  1 r t ε = ∆ 作为初值 [5] 。假设所有的目标 

溶质原子最终都会进入析出相，C0(质量分数)为基体 

中溶质原子的原始浓度，通过溶质原子的守恒定律得 

到基体中平均溶质原子浓度 Cm： 

0 p 
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C 
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(13) 

数值模型通过将析出相的尺寸进行分组的方法， 

将所有模型应用于每一区间内的析出相粒子，得到粒 

子的密度及其尺寸变化，从而得到析出相粒子的微观 

参数。 
1.1.2  溶解模型 

WHELAN [21] 所提出的第二相粒子尺寸变化模型
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是第二相溶解模型的基础。假设第二相粒子与基体的 

界面始终保持平衡，溶解过程以扩散方式进行，且等 

温过程中粒子处于无穷大基体中，则当第二相粒子形 

貌为球状时，根据溶质流量守衡，其尺寸变化为 
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上述模型形式复杂，无法得到封闭的解析解，需 

根据实际实验条件作一定简化。GRONG  等 [5] 提出， 

当时效时间比较长时， 可忽略过渡部分， 而 ESMAEILI 
等 [8−9] 在研究经过自然时效的 AA6111铝合金 GP区溶 

解时也采用了此模型。由于 GP 区含有的原子数相对 

较少，在这个过程中稳定区未建立，故可忽略稳定场， 

可 得 到 第 二 相 尺 寸 随 着 时 间 的 变 化 ， 根 据 
3 

0 0 / ( / ) f f r r = 可得到析出相体积分数随着时间的变 

化 [5, 8] 。 
BJORNEKLETT 等 [13] 研究了 Al­Si 合金的非等温 

时效，结果表明经简化后的溶解模型可应用于非等温 

时效，但温度变化影响粒子周围的扩散场，上述模型 

无法描述非等温时效过程中粒子溶解过程中扩散场， 

但对于工业应用中的问题提供了一个极好的近似。 
1.1.3  粗化模型 

时效进行到一定阶段，体系进入粗化阶段，由于 

界面能有减小的趋势，故析出相出现了“大吃小”的 

现象，大粒子不断长大，小粒子因稳定性较低而不断 

减小，以提供溶质原子给大的粒子。粗化阶段粒子既 

不粗化也不溶解的临界半径可用式(10)表示。 

根据 LIFSHITZ 等 [12] 和 WAGNER 等 [23] 提出的粒 

子粗化经典理论(LSW理论)，假设在粗化阶段粒子周 

围的基体中没有溶质浓度的变化，即d / d 0 f t = ，则析 

出相尺寸在过时效过程随着时间的变化为 

3 3 
p c p ( ) r r k t t − = −  (16) 

kc 满足 

c  exp[ /( )] A 
A k Q RT 
T 

= −  (17) 

ESMAEILI 等 [8] 指出过时效阶段若没有析出相粒 

子尺寸的实验数据，可由强化模型及力学性能实验值 

反推尺寸，得到相应的参数 A和 QA。 

DESCHAMPS 等 [11] 在分析 Al­Zn­Mg 合金第二相 

析出动力学时提出了满足 LSW粗化理论的微分形式， 

进而可通过数值解法耦合形核长大和粗化阶段来得到 

微观组织演变。研究认为，当粒子的平均半径远大于 

溶解临界半径时，可视粒子处于纯长大阶段。粒子的 

平均尺寸与溶解临界半径都随着温度不断变化，当粒 

子的平均尺寸与临界半径相等时粒子进入粗化阶段。 

因此，粒子的尺寸与数目的变化可表示为 
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1.1.4  耦合求解算法 

上述模型中，析出相的形核长大与粗化阶段分别 

用不同的模型表述。在实际的工业生产中，需要预测 

在整个时效过程中，析出相的粒子尺寸与体积分数随 

时间和温度的变化，因此，有研究 [11, 24] 提出将 3个阶 

段耦合的模型与求解方法。 
1) 粒子尺寸分区数值模型 

该 模 型 实 际 上 是 对  KAMPMANN  等 [24] 和 
LANGER等 [25] 提出的经典模型的差分形式。 通过对粒 

子尺寸进行标准的离散化，计算每个时间步长内流入 

与流出各尺寸区间的粒子数。 

数值模型包括 3 部分：形核方程、速率方程和连 

续方程。通常假定第二相粒子形状为球形，每种析出 

相稳定且成分一致 [22] 。模型将粒子尺寸分为一系列不 

同的区间， 即[r, r+∆r]， 每个区间用一个控制体积表示， 

每一区间粒子都有相应的单位体积内析出相密度 
N(r)。析出相密度随着时效不断变化，受形核率 N & 和 

粒子长大或溶解速率的影响(相当于粒子离开一个尺 

寸区间，到达另外一个尺寸区间)。形核长大和粗化模 

型通过连续方程耦合，进而得到粒子尺寸分布在时效 

过程中的演变。 

扩散型相变数值模型中的连续方程为 

( ) N Nv  N 
t r 

∂ ∂ 
= − + 

∂ ∂ 
&  (20) 

对于每个尺寸区间，N & 和 v的瞬时值均可通过式 
(8)和式(9)得出， 每一时间步长内的连续方程可通过三 

对角矩阵法进行求解 [15] 。 

如果粒子尺寸分布函数ϕ 是连续的，则基体中的 

平均溶质原子浓度可以写为 

3 
m 0 p m  0 

4 
( )  π  d 

3 
C C C C r r ϕ 

∞ 
= − − ∫  (21)
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为了得到在每个离散格点上的 N值，析出相粒子 

尺寸被分为一系列小的间隔，即  1 [ , ] j j r r + ，基体溶质 

原子的浓度也可写为 

3 
m 0 p m 

4 
( )  π

3  j j 
j 

C C C C r N = − − ∑  (22) 

根据平均溶质浓度，可得到析出相体积分数： 

0 m p m ( ) /( ) f C C C C = − −  (23) 

根据粒子尺寸分布进行格点划分，如图 1所示。 

图 1  差分模型中节点示意图 [17] 

Fig.  1  Grid­point  configuration  used  in  finite  difference 

model [17] :  (a)  Definition  of  interface  velocities  vw  and  ve; 

(b) Number of grid­points within string 

每个区间的边界即为 w和 e两条实线所代表的边 

界。要得到结点处的粒子数 N，则需要在控制体积内 

对连续守恒方程式(20)进行积分，得到边界速度和基 

体中的溶质原子平均浓度，并设定模型的边界条件， 

如图  1  所示。离散方程可通过标准高斯消元方法 
TDMA(Tridiagonal­matrix algorithm)求解 [26] 。 在每个时 

间步长开始时，  ( 1, ) N j t = 设为上一个时间步长的值， 

即  ( 1, ) N j t t = − ∆ ，在该时间步长结束时，根据新的尺 

寸节点下速度场进行更新。在另一边界  imax 处，没有 

粒子存在 [17] 。根据上述原理，MYHR等 [17] 实现了对于 

热处理过程中合金的微观组织演变的预测与模拟。每 

个时间步长内，计算新的核胚形成和粒子不断长大或 

者消失引起的各尺寸区间的粒子数目的变化，即 
N t ∆ & 。粒子尺寸分布与基体中的溶质浓度需要重新计 

算，并以此预测下一时间步长内析出相粒子的尺寸、 

粒子数目和析出相分数，如此循环往复 [27] 。 
MYHR等 [28] 提出在铝合金的热处理过程中， 合金 

的时效依赖于溶质原子的浓度和相应的析出相粒子 

尺寸分布。所以要想得到微观组织的演变，就要得到 

析出过程的相关信息(如不同的析出相和析出顺序) 
和不同析出相之间的相互作用，包括亚稳相的转变。 
MYHR等 [28] 将铝合金中的 β ′ ′ 相和 β ′相看作平衡相， 

且具有相似的热力学性质和固定成分。这种简化方法 

意味着一些工业材料也可以当作二元体系，用同一粒 

子尺寸分布描述。 

上述数值模型在应用时，通常假设体系为二元体 

系，且析出相均为球状粒子，实际的工业应用远比这 

复杂。在应用该数值模型时，针对不同体系和析出相， 

有不同的处理方式： 

Ⅰ)  对于多元体系，仅凭借相图无法准确得到界 

面浓度 Ci，需根据体系溶度积的变化求界面浓度： 

m 2 
( ) exp( ) V K r K 

rRT 
γ 

∞ =  (24) 

它与 Ci 的关系如下： 

el 
1  i ( ) ( ( )) 

q 
p C n  q 

q K r C r = = Π  (25) 

其中，q 表示析出相中元素种类。通过界面通量平衡 

方程可得到  i 
q C  。 

Ⅱ)  体系中有不同的形核位置，就有不同的析出 

动力学模型。一般情况下有 3种形核形式：均匀形核、 

以粒子为形核位置的非均匀形核和以位错为形核位置 

的非均匀形核。3 种不同的形核方式在析出动力学上 

表现为不同的形核驱动力(即∆Gv，异质形核中弹性应 

变能∆Ge 可忽略)等参数 [15] 。 

Ⅲ)  很多析出相并不是球形的，而是盘片状或棒 

状的。在实际应用中需要考虑长度与半径的比值 [15] 。 
WANG等 [10] 对AA6111铝合金的析出相进行大量组织 

观察，并对析出相粒子的尺寸进行定量以后提出，对 

于长条或棒状的粒子，若假设析出相的横截面是圆形 

的， 其等效半径(re)可以表示为与其横截面积有关的表 

达式 

e  π 
P r =  (26) 

式中：P为粒子的横截面积。 
2) 用数值方法求解解析模型 
DESCHAMPS 等 [11] 在分析 Al­Zn­Mg 合金的时效 

析出时，分别处理形核与长大、长大与粗化两个阶段， 

耦合简化解析模型，计算参数变化率，并利用数值积 

分求解。 

形核与长大阶段第二相密度与平均尺寸的变化见
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式(6)和(7)，在长大与粗化阶段，当粒子的平均半径远 

大于溶解临界半径时，视粒子处于纯长大阶段，其尺 

寸与数目的变化可表示为 

m e 0 
growth 

e 0 

exp( / ) d 
| 

d 1 exp( / ) 
C C R r r D 

t r C R r 
− 

= 
− 

(27) 

growth 
d 

| 0 
d 
N 
t 

=  (28) 

当粒子的平均尺寸与临界半径相等时，视作粒子 

进入粗化阶段，则粒子的尺寸与数目的变化可表示为 

式(18)及(19)。若将长大阶段与粗化阶段合并，并定义 

粗化分数： 

coars e 
0 

1 4 ln( / ) 1 r f erf C C 
R 

      = − −     
      

(29) 

则在长大与粗化阶段，粒子尺寸变化率与粒子数 

目变化率可表示为 

coars growth coars coars 
d d d 

(1 ) | | 
d d d 
r r r f f 
t t t 
= − +  (30) 

coars coars 
d d 

| 
d d 
N N f 
t t 
=  (31) 

DESCHAMPS  等 [11] 进一步提出了这两个阶段的 

过渡判断标准，即当粗化导致粒子减少的数目大于因 

形核增加的粒子数目，体系即进入长大与粗化阶段。 

growth+coars 
d 

| 
d 
N 
t 

− ＞  nucleation 
d  | 
d 
N 
t 

(32) 

描述第二相形核与长大阶段组织演变的内变量解 

析模型中，基于  JMAK 方程的模型只能预测时效过程 

中析出相的体积分数变化，描述了材料的宏观反应 [15] 。 
DESCHAMPS  等 [11] 提出的差分形式的解析模型相比 

于 JMAK方程更好地预测了体系的微观组织参数，如 

平均尺寸及粒子数密度，但此模型应用更为烦琐。 

内变量解析模型可以较为准确地描述只涉及一种 

析出相或一种扩散机理的析出反应，但是大部分铝合 

金时效过程中涉及不同的析出相，且不同种析出相之 

间相互竞争。当需要析出相粒子完整的尺寸分布信息 

时，内变量解析模型便不再适用。数值模型对经典析 

出模型进行差分变换，将析出相粒子尺寸进行分区， 

通过计算时效过程中每个时间步长内各尺寸区间内粒 

子数目的变化得到析出相尺寸分布，进而将形核、长 

大与粗化三者耦合起来，有效解决内变量解析模型不 

能应用于复杂体系的问题。数值模型能够足够全面地 

处理合金的非等温热处理过程中的相转变，但另一方 

面，它需要一系列较为准确的输入参数，以及析出相 

的性质和完整的粒子尺寸的初始分布，这也限制了此 

模型对于某些特定合金系列的应用 [17] 。 

1.2  盘片状粒子的析出动力学 

许多铝合金时效时，析出相往往不是球状，而是 

盘片状或针/棒状的。盘片状析出相是在满足盘(片)面 

平行于惯习面的条件下析出的，且形貌具有尺寸上的 

各向异性，使得其强化模型的确定存在较大的难度。 

刘刚等 [1−3] 总结了以往铝合金的析出热力学和动力学 

模型之后，以析出热力学、长大动力学和位错理论为 

工具，提出了盘片状和针/棒状析出相的热力学和动力 

学模型。 
1.2.1  析出热力学模型 

均匀形核条件下，盘片状粒子的形核率与球状粒 

子相同，可用式(6)表示，但其中参数有不同的定义。 

由于τ 极小，故其形核率也可简化为 

* 
* 

nucleation 0 
d  | exp( ) 
d 
N G N Z 
t kT 

β ∆ 
= −  (33) 

1.2.2  析出相长大动力学模型 

盘片析出相有不同的方向和界面，盘片侧面的长 

大速率大于共格或半共格盘面的长大速率。假定在整 

个时效过程中析出相的直径与厚度比  C 为恒定值，r 
和 h 为任一析出相形核 t 时间后瞬时尺寸。由于临界 

形核尺寸 r * 和 h * 比较小， 且孕育时间也可以忽略不计， 

则析出相形核 t时间后瞬时长大速率可表示为 

2 d 
d 
r C D 
t t 

β 
=  (34) 

d 
d 
h D 
t t 

β 
=  (35) 

对于整个时效过程而言，各析出相的形核是以动 

态的形式进行的，即形核有先后之分，所以任一时刻 

析出相的平均尺寸会由于受到即时形核的新析出相的 

影响而降低。将尺寸仅为 r * 和 h * 的析出相对平均尺寸 

的影响考虑在内，时效过程中析出相的平均尺寸变化 

表达式为 

2 
* d 1 d  ( ) 

d d 
r C D N  r r 
t t N t 

β 
= + −  (36) 

d d 1 
d d 
h r 
t t C 
=  (37)
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式中：N 为瞬时析出相密度。相应地，析出相所占的 

体积分数(假设析出相与基体的摩尔体积相等)为 

3 * 
* 

0 
2π  exp( ) r G f N Z t 
C kT 

β ∆ 
= −  (38) 

当过剩溶质被耗尽时，析出相的均匀长大阶段结 

束。此时， 

3  * 
* m 

m 0 m 
2π 

exp( ) r  G f N Z t 
C kT 

β ∆ 
= −  (39) 

1.2.3  盘片状粒子溶解模型 

当第二相粒子为盘片状时，若假设第二相粒子与 

基体的界面始终保持平衡，且溶解过程以扩散方式进 

行，盘片状粒子处于无限大基体中，由界面处溶质平 

衡可以得到析出相粒子的溶解速率： 

d 
d 2  π 
B k D 
t t 
= −  (40) 

经积分可得 

0  π 
p B B Dt = −  (41) 

i 0 p i 2( ) /( ) p C C C C = − −  (42) 

根据  0 0 / / f f B B = ，即可以得到析出量随着时间 

的变化。 
1.2.4  粗化阶段 

假设析出相的长大与粗化是两个不相干的过程， 
tm 时刻之后，过剩溶质已经被耗尽，不会再有新核形 

成，第二相的体积分数也恒为 fm，此时析出相的进一 

步长大须以“此消彼长”的方式实现，即部分析出相 

粗化，而另一部分析出相则溶解。刘刚等 [1] 提出第二 

相的粗化速率及平均尺寸表达式仍将沿用式(36)和 
(37)，即析出相的粗化速率与长大速率相同。 

在粗化阶段，第二相的平均尺寸 r与密度 N之间 

的相互变化关系为 

3 3 
m 

m m 
2π 2π  r r  N f N 

C C 
= =  (43) 

即随着粗化过程中析出相平均尺寸的增大，其粒 

子数将减少。 

基于上述模型，也有一些研究尝试了将描述各个 

相 变 阶 段 的 模 型 耦 合 起 来 。 CAO  等 [29] 利 用 
PanPrecipitation 耦合了 3 种不同的模型：JMAK 模型 

用于预测相变速率，基于  LANGER  等 [25] 理论的 
Fast­Acting 模型用于预测析出相粒子数目及平均尺寸 

的演变，KWN(KAMPMANN 和 WAGNER [30] 数值)模 

型用于预测析出相粒子尺寸分布演变。 

2  强化模型 

合金强度主要来源于几个方面，即合金固有强 

度、固溶强化、析出相强化等。SIMAR 等 [22] 在研究 
6005­T6 铝合金搅拌摩擦焊后的时效时提出，晶粒尺 

寸对于合金强度  d σ 的影响满足 Hall­Petch 定律，即 
1/ 2 

d d k d σ − =  (44) 

kd 为常数，铝合金中，kd 约为 0.04 MPa∙m −1/2 。即 

晶粒相比于固溶原子与析出相强化作用(100~250 MPa) 
来说很小，几乎可以忽略。 

2.1  析出强化模型 
ESMAEILI 等 [8] 研究在  AA6111 铝合金时效强化 

时根据位错与析出相的相互作用提出强化模型。在一 

定温度范围内，合金强度只与析出相尺寸和析出量有 

关，其他参数可视为常数。SEPEHRBAND 等 [31] 利用 
AA7030铝合金的DSC(差示扫描量热)与 IC(等温量热) 
实验结果拟合相应强化模型中的参数。 

ESMAEILI  等 [8] 提出，析出相的强化作用(  ppt σ  ) 
与几个微观变量相关，可表示为 

ppt 1 ( , , , , ) f r f F l S σ =  (45) 

式中：F 为尺寸为平均半径的粒子与位错之间的最大 

相互作用力； l是有阻碍作用的析出相粒子之间的平均 

距离；S 是表示析出相粒子形状和粒子与基体之间的 

位向关系的微观参数。假设在时效过程中粒子形状及 

其与基体的位向关系均保持不变，则析出相强化只与 

粒子尺寸和析出量有关 [8] 。 

析出相强化(  preci σ  )的基本模型为 

preci 
MF 
l 

σ = 
b 

(46) 

2.1.1  针状/棒状/板条/盘片状粒子析出强化模型 
ESMAEILI 等 [8] 提出，位错与粒子之间的最大相 

互作用力决定于强化机制，当粒子被位错切过时，对 

于大多数析出强化机制(如共格强化、原子有序排列、 

层错堆垛等)， 位错与析出相间的最大相互作用力与粒 

子尺寸呈线性关系，对少数析出强化机制理论也存在 

非线性关系。当析出相粒子不可被位错切割时，最大 

相互作用力为常数(2T，T为位错的线张力)。 
ESMAEILI 等 [8] 研究  AA6111 铝合金时提出析出
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相在峰时效时仍然可被位错切过，位错与析出相粒子 

间的相互作用力 F符合关系式： 

m F r ∝  (47) 

当 r≤rpeak，  peak 
peak 

r F F 
r 

=  (48) 

当 rpeak≤r≤rc，  peak 
peak 

( ) m r F F 
r 

=  (49) 

其中 rpeak 代表合金峰时效析出相的横截面半径。 

当 r＞rc，  T F ′ = 2  (50) 
一般认为，  2 2  b G T = ′ 。 
SEPEHRBAND 等 [31] 认为，粒子平均距离和位错 

切过析出相粒子的临界角度有关。若临界角度小于 
120°则认为是强粒子；若临界角度大于 120°则为弱粒 

子。粒子间平均距离还与析出相粒子形状相关。 
ESMAEILI 等 [8] 研究  AA6111 铝合金的时效析出时， 

得出其析出相为针状、棒状或板条状，并沿 〉 〈100  方向 

排列，根据析出相的形貌及其与基体的位向关系，可 

得粒子间的平均距离，进而推导析出强化模型。 

对于欠时效与峰时效合金，若粒子为强粒子，析 

出相的强化作用为 

peak 
peak  1/ 2 

ppt|strong 1 r 
1/ 2 2π ( ) 

r M F 
r 

C f 
r 

f 

σ = = 
b 

(51) 

若粒子为弱粒子，析出相的强化作用为 

3/ 2 1/ 2 
peak peak  1/ 2 1/ 2 1/ 2 1/ 2 

ppt|weak r 2 r 3/ 2 1/ 2 1/ 2 
peak (2 3π) 

MF f 
f r C r f 

r T 
σ = = 

b 

(52) 
上述模型中，假设在研究的时效温度范围内， fpeak 

和 Fpeak/fpeak 基本恒定不变，则 C1 和 C2 可视为常数。 
ESMAEILI 等 [8] 指出，若一定温度范围内合金主要析 

出相不变，则 Fpeak/fpeak 不变，若不同等温过程所释放 

的总热量相等，即可保证 fpeak 不变。 

对于过时效合金，当 rpeak≤r≤rc 时， 
1) 若粒子为强粒子，析出相的强化作用为 

peak 
peak  1 

ppt 3 
1/ 2 

peak 

( ) 

2π ( ) 

m 

m 

r M F 
r 

C r 
b r 
f 

σ − = =  (53) 

2) 若粒子为弱粒子，析出相的强化作用为 

3/ 2 1/ 2  3 3 1 1 peak peak  2 2 
ppt 4 1/ 2 1/ 2 3 / 2 

peak (2 3π) 

m m 

m 

MF f 
r C r 

T r 
σ 

− − 
= = 
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(54) 

当 r≥rc 时， 

1/ 2 
peak  1 1 

ppt 5 1/ 2 1/ 2 

peak 

2 
2π  (π / 2) ( ) 

MTf MT  r C r 
b r 

f 

σ − − = = = 
b 

(55) 

由过时效合金强度模型可得，析出相粒子的大小 

随着温度的变化(式(16))影响合金过时效阶段的强度。 

弱粒子模型只在欠时效阶段考虑，此阶段中粒子还处 

于长大阶段，其尺寸随时间变化可表示为 

2 2 
0 g r r k t = +  (56) 

刘刚等 [1−2] 提出了盘片析出相的强化作用， 并将其 

应用至 Al­Cu 合金的时效析出过程中。研究假设盘片 

析出相在整个时效过程中不可变形，则其强化机制为 

位错绕过强化。不可变形盘状析出相强化引起的屈服 

强度增量与其尺寸、体积分数有关 [32] 。 

当盘状析出相的惯习面为{100}时， 

1/ 2 1/ 2 0.13 [ 0.75( ) 
2 

r MG f f 
h rh 

σ ∆ = + + b 

3/ 2 

in 

0.158 
0.14( ) ]ln( ) r r f 

h r 
(57) 

当盘状析出相的惯习面为{111}时， 

1/ 2 1/ 2 0.12 [ 0.70( ) 
2 

r MG f f 
h rh 

σ ∆ = + + b 

3/ 2 

in 

0.158 
0.12( ) ]ln( ) r r f 

h r 
(58) 

上述模型描述了析出强化作用与析出相微观组织 

之间的联系，刘刚等 [1] 在此基础上得到了屈服强度与 

时效工艺的解析关系式： 

令 
* 

* 
0 2π  exp( ) G E LN Z 

kT 
β ∆ 

= − ，可得 

当  in 

0.158 
r r≤ 时，  0 σ ∆ =  (59) 

当  in 
m 0.158 

r  r r ≤ ≤ 时， 

1/ 2 2 0.13 [( ) 0.75 
2 

MG Etr Etr σ ∆ = + + b 

7 / 2 3/ 2 
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0.14 ]ln( ) r r Et 
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(60) 

当 r＞rm 时， 

1/ 2 1/ 2 
m m 0.13 [ 0.75 

2 
MG f A f 

r 
σ ∆ = + + b 

3/ 2 
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in 

0.158 
0.14 ]ln( ) r f 

r 
(61)
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根据 r 与 t 和 T 之间的对应关系式，则可得含盘 

状析出相铝合金的时效工艺­屈服强度增量定量解析 

表达式。 

刘刚等 [1−2] 根据上述所盘片析出相强化模型， 提出 

棒/针状第二相的析出强化模型。棒/针状析出相可以 

简化为沿盘面轴向拉长的变形盘状析出相，此时棒/ 
针状析出相的长径比为轴向半长(L)和侧面半径(r)之 

比，即  C=L/r。对其尺寸参数作出相应调整后，原盘 

片状析出相强化模型即可用于棒/针状析出相的强化 

预测。 
2.1.2  球状粒子的析出强化模型 

SEPEHRBAND 等 [31] 研究 AA7030 铝合金的时效 

强化时，应用球状粒子的析出强化模型，与上述 
ESMAEILI 等 [8] 提出的棒/针状粒子强化模型相似，只 

是其粒子间平均距离不同。 

假设析出相球状粒子规则排列，当析出相为强粒 

子时， 

2π 
3 

r l 
f 

=  (62) 

当析出相为弱粒子时， 

1/ 2 
weak strong ( ) 

2 
F l l 
T 

− = 
′ 

(63) 

其他假设不变，得到模型中系数表达式与针、棒 

状粒子不同。SEPEHRBAND 等 [31] 在应用模型时，没 

有考虑不同析出强化机制对于位错与析出相的相互作 

用力的影响，认为当位错切过析出相粒子时，相互作 

用力与第二相粒子尺寸呈线性关系，当位错绕过析出 

相粒子时，相互作用力为  T ′ 2  。则析出强化作用只分 

为强粒子与弱粒子强化两种情况： 

1/ 2 
ppt|strong 1 r ( ) C f σ ′ =  (64) 

1/ 2 
ppt|weak 2 r ( ) C rf σ ′ =  (65) 

根据上述模型可知，为预测合金的析出强化，需 

要一个重要的参数，即粒子与位错相互作用机理改变 

的临界半径 rc，而此参数不易获得。WANG等 [10] 在研 

究A6111铝合金的析出强化时提出了计算平均相互作 

用力 F 的方法，同时根据实验结果拟合获得 rc，并进 

一步预测合金的析出强化作用。 

析出强化的基本模型可用式(46)描述，式中  r 为 

针状粒子的平均等效半径。假设体系中只存在一种析 

出相粒子，根据长大定律(式(56))和 Avrami 方程得到 

等效粒子半径和析出量随着时间的变化，即可得到粒 

子平均间距 l在等温时效过程中随着时间的变化 [10] 。 

DESCHAMPS 等 [6] 提出，假设位错与析出相粒子 

间相互作用力符合线性关系，且析出相粒子尺寸符合 

高斯分布，则位错与析出相粒子之间的平均相互作用 

力( F )可以表示为 

2 2 2 
c 

2 2 
( ) 

( [exp( ) exp( )] 
2 

r r K r F gG ∆ 
∆ ∆ 

− 
= − − − + b 

c π [ ( ) ( )]) 
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r r K r r erf erf ∆ 
∆ ∆ 

− 
+ + 

c 
c 

π ( [1 ( )]) 
2 

r r K gG r erf ∆ 
∆ 
− 

− b  (66) 

式中： Δ为析出相粒子半径分布的标准偏差。 

2 
π[1 ( / )] 

K 
erf r ∆ ∆ 

= 
+ 

(67) 

0.2r ∆ =  (68) 

c 
g 

r 
=  b  (69) 

得到平均相互作用力，即可得到析出相对于合金 

的强化作用，将固溶原子的强化作用和合金本身的强 

度考虑在内，再与合金力学性能实验值比较，即可得 

到此模型中唯一需要调整参数 rc 的值。他们还提出了 

验证 rc 的方法，即当析出相粒子的理论强度与位错环 

对粒子的剪切应力平衡时，对应的粒子的半径为 rc。 
DESCHAMPS 等 [11] 还提出了基于  Freidel 统计和 

Kocks 统计的球状粒子强化模型。两种统计方法的不 

同之处在于粒子间的平均距离。 

在 Freidel统计中： 

2 
1/ 2 

F 
4π ( ) 
3 

r T L 
f τ 

′ 
= 

b 
(70) 

Freidel统计成立的前提是与位错相交的粒子数目 

是恒定的。 

在 Kocks统计中： 

K 
2π 1.15 
3 

L r
f 

=  (71) 

DESCHAMPS 等 [11] 在研究 Al­Zn­Mg 合金的强度 

模型时，采用了上述两种平均距离表达式，同时假设 

粒子尺寸符合高斯分布，位错与析出相粒子间相互作 

用与粒子尺寸符合线性关系(  2 0.5 T G ′ =  b  )，则对于位 

错与粒子不同的相互作用机制，可得到两种不同的析 

出强化模型： 

若位错切过析出相粒子，
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3/ 2 

F 1/ 2 
p 

3  ( ) 
4π 

k MG  fr σ 
β 

= 
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(72) 

K 1/2 
p 

3 
2π 

kMG f σ =  (73) 

若位错绕过析出相粒子， 

1/ 2 1/ 2 
F 
p 

6  0.7 
π 

f f MG MG 
r r 

σ β = ≈ b b  (74) 

1/ 2 1/ 2 
K 
p 

6  0.6 
π 1.15 

f f MG MG 
r r 

β σ = ≈ b b  (75) 

两种模型都依赖于析出相平均尺寸与析出分数。 
MYHR  等 [14] 也用其他析出强化模型验证了上述 
Freidel统计和 Kocks模型的准确性。 

2.2  固溶强化 

固溶原子对于合金的强化作用可以用下式表示： 

2/ 3 
ss  t aC σ =  (76) 

在二元体系中，基体中溶质原子的浓度与析出相 

的析出量相关，根据这个理论可得溶质原子固溶强化 

作用： 

2 / 3 
ss 0ss r (1 ) f σ σ α = −  (77) 

α 表示在合金峰时效阶段，当析出分数接近于  1 
时，析出相所消耗的溶质原子分数。一般情况下近似 

认为α 值为 1 [8] 。 

2.3  整体强度 

铝合金的强度可通过上述几种影响合金强度的因 

素线性叠加表示： 

y 0 ss ppt σ σ σ σ = + +  (78) 

其中：  ppt σ 可能来自于几种不同的析出相，可用下式 

表示： 

2 2 
ppt p1 p2 p 

n 
n σ σ σ σ = + + + L  (79) 

合金硬度(H)与强度的关系可表示为 

y 20 
3 

H 
σ 

= +  (80) 

3  分析与讨论 

3.1  模型应用 
3.1.1  内变量解析模型应用 

DESCHAMPS 等 [6] 利用微分形式的内变量解析模 

型描述析出动力学，计算时效过程中析出相的尺寸与 

析出量，假设析出相粒子尺寸符合高斯分布，并将此 

模型与2.1部分提到的Freidel和Kocks强化模型结合， 

应用于 Al­Zn­Mg合金的强度预测中。 

通过实验得到时效过程中析出相尺寸演变与屈服 

强度变化的数据，在对模型参数进行校正后， 
DESCHAMPS 等 [6] 分别研究了在快速与慢速加热条件 

下体系微观组织和机械性能随着时效过程的演变，验 

证了模型预测能力。快速加热至 160 ℃进行等温时效 

时，使用上述模型预测析出相尺寸及其合金的力学性 

能，并与实验结果对比，如图 2所示。 

采用硬度法推测屈服强度，并表明屈服强度值约 

为硬度值的 3倍。假设η′为主要强化相，结果表明， 

整个时效过程中， 模型准确预测了第二相尺寸的演变， 

图 2  Al­Zn­Mg 合金快速加热至 160 ℃时效模型预测与实 

验结果 [6, 11] 

Fig.  2  Aging  prediction  model  and  experimental  data  on 

Al­Zn­Mg alloy for aging at 160 ℃ with fast heating rate [6, 11] : 

(a)  Comparison  of  predicted  precipitate  radius  with 

experimental results by small angle X­ray scattering and TEM; 

(b) Comparison of microhardness with predicted yield stress
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但力学性能的预测只有在峰时效附近比较准确，低估 

了时效初期和过时效阶段的力学性能。DESCHAMPS 
等 [6] 认为时效初期的误差是由于体系中还存在未溶解 

的 GP 区，过时效阶段的误差可能由于对于强化模型 

中的线张力或析出相之间的平均距离描述不准造成 

的。 
Al­Zn­Mg合金慢速(30℃/h)加热至 160℃时，预 

测结果与实验结果对比如图 3所示。 

图 3  Al­Zn­Mg合金慢速(30℃/h)加热至 160℃时效模型预 

测与实验结果 [6, 11] 

Fig.  3  Aging  prediction  model  and  experimental  data  on 

Al­Zn­Mg alloy for aging at 160 ℃  with slow heating rate of 

30 ℃/h [6,  11] :  (a)  Comparison  of  predicted  precipitate  radius 

with experimental  results  by small  angle X­ray scattering and 

TEM;  (b)  Comparison  of  microhardness  with  predicted  yield 

stress 

结果表明，慢速加热过程中，模型可以准确预测 

整个时效过程中析出相尺寸的变化，但是在欠时效阶 

段严重低估了力学性能。 

内变量解析模型形式简单，耦合了析出过程中的 
3 个阶段，所用输入参数较少，强化模型将析出相与 

位错相互作用力的分布考虑在内，在合金没有变形的 

情况下能够准确地预测时效过程中体系的组织及力学 

性能演变。但当两种析出相(比如  GP 区和η′相)同时 

存在时，模型无法准确描述 GP 区向η′相的转变和力 

学性能演变。同时，描述时效过程中均匀形核与非均 

匀形核的竞争、不同析出相之间的竞争应该成为下一 

步研究的目标，对于非等温时效过程中相对复杂的问 

题，可根据同样的原理和大量的实验结果发展更加完 

善的模型。 
3.1.2  数值模型的应用 

在合金的搅拌摩擦焊接过程中，热处理问题比较 

复杂，体系中可能存在不同的析出相相互作用，且析 

出相在一定的温度条件下可能会发会回溶。GALLAIS 
等 [15] 利用粒子尺寸分区数值模型研究 AA6056铝合金 

搅拌摩擦焊接头不同位置的微观组织和力学性能演 

变。研究中假设 GP 区含量始终不变，结合搅拌摩擦 

焊接过程中的热循环、材料变形因素和非均匀形核， 

预测体系的析出相尺寸、体积分数以及接头不同区域 

的力学性能，预测与实验结果对比如图 4所示。 

结果表明，粒子尺寸分区数值模型准确地预测了 

焊接接头不同位置的微观组织和力学性能演变，包括 

析出过程中均匀析出与非均匀析出的体积分数，有助 

于理解焊接过程中材料的变化。 

粒子尺寸分区数值模型有效地将析出相形核长大 

与粗化阶段耦合起来，给出了粒子尺寸分布，准确地 

预测非等温时效过程中体系的微观组织与力学性能变 

化。但是应用数值模型时需要输入大量材料相关参数 

与实验数据。目前的模型只能预测一个均匀区域的性 

能，对于未来的研究，可着重于将此模型应用于整体 

工件性能的预测， 从而得到其他力学性能，如断裂等。 
3.1.3  棒/针状析出相强化模型应用 

ESMAEILI等 [7−9] 将2.1部分提出的针/棒状析出相 

强化模型应用于经固溶处理的 AA6111 铝合金的时效 

过程中，预测其微观组织和力学性能。研究分别应用 

强粒子和弱粒子强化模型于固溶  AA6111  铝合金 
160~220 ℃的等温时效，并与 DSC 和 IC 实验数据转 

化得到析出相体积分数变化对比，所得结果如图 5 和 
6所示。 

实验结果表明，160~220 ℃范围内的合金时效可 

用强粒子模型准确描述，但弱粒子模型比较适用于低 

温时效和时效初期，或者 GP区较多的温度范围。 

此强化模型假设在一定的温度范围内其体系的相 

关参数均保持不变，如峰时效的位错粒子相互作用力 

及析出量，所以强粒子模型只与析出相的一个参数有 

关，适用于一定的温度范围。弱粒子模型仅适用于低
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图 4  T78合金 FSW接头的力学性能和微观组织 [15] 

Fig. 4  Mechanical properties and microstructure of FSW joint 
of  T78  alloy [15] :  (a) Hardness; (b) Volume  fraction;  (c) Mean 
radius evolution in thermomechanically affected zone (TMAZ) 
and heat­affected zone (HAZ) 

温时效或时效初期。模型应用存在许多参数恒定的假 

设，当温度变化较大、参数改变时，不再适用。 

3.2  模型局限性 
1) 内变量解析模型形式简单， 在合金没有变形的 

情况下能够准确地预测时效过程中体系的组织及力学 

图 5  利用强粒子强化模型预测结果与实验结果的比较 [8] 

Fig. 5  Comparison of  experimental  and modeling  results  for 
yield strength of solution treated material using strong obstacle 
assumption [8] : (a) Aging at 160℃ and 200℃; (b) Aging at 180 
℃ and 220℃ 

图 6  180 ℃等温时效强粒子和弱粒子强化模型与实验结果 

比较 [8] 

Fig. 6  Comparison of  experimental  and modeling  results  for 
yield  strength  during  aging  at  180 ℃  using  both  weak  and 
strong obstacle assumptions [8]
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性能演变。但当多种析出相同时存在或存在竞争关系 

等类似复杂问题时，模型就无法准确预测体系的微观 

组织和力学性能演变，这种现象在非等温时效过程中 

尤为明显。 
2)  粒子尺寸分区数值模型有效地预测非等温时 

效过程中体系的微观组织与力学性能变化。但数值模 

型在应用时需要输入大量材料相关参数，这些参数有 

些需要根据实验结果进行拟合， 有些来自于参考文献。 

同时，模型的应用还需要粒子尺寸分布的相关实验数 

据。 
3)  ESMAEILI 等 [8] 提出的强化模型假设在一定的 

温度范围内其体系的相关参数均保持不变，如峰时效 

时位错与粒子之间的相互作用力以及第二相析出量， 

形式简单。 弱粒子模型仅适用于低温时效或时效初期。 

但模型应用存在许多参数恒定的假设，当温度变化较 

大、参数改变时，不再适用。 

3.3  未来研究方向 
1)  目前许多研究涉及时效过程中均匀形核与非 

均匀形核之间竞争关系的模型，同时非等温时效过程 

中，往往同时存在不同的析出相，且析出相之间存在 

竞争现象，所以描述不同析出相之间竞争关系的模型 

是下一步研究的目标。内变量解析模型无法描述析出 

相之间相互作用此类相对复杂的问题，但可根据同样 

的原理和大量的实验结果发展更加完善的模型。 
2)  本研究总结的模型均基于实验室进行的小试 

样研究，建立起微观组织与性能演变的模型和算法， 

而对于实际的零件时效过程，不同位置有不同的温度 

历史，必然有不同的微观组织和性能。结合有限元数 

值分析，可以进行大型、复杂零件时效过程温度—组 

织—性能的耦合模拟，实现时效后任意位置的组织与 

性能预测。利用本文论述的理论模型实现工程应用也 

是重要的发展方向。 

4  总结 

1)  归纳了预测铝合金时效过程中微观组织演变 

的内变量解析模型和数值模型，以及实现形核、长大 

和粗化 3 个阶段耦合模拟的算法，评述了它们各自的 

特点。

2)  总结了不同形貌析出相(针/棒/盘片/球状)的几 

种常用强化模型，并比较了它们的优缺点、应用条件 

和适用范围。 
3)  归纳了目前针对铝合金时效过程中微观组织 

和力学性能演变的不同预测模型的局限性，并进一步 

提出未来的可能研究方向。 

附录： 

A为常数 
A * 为异质形核等效激活能相关的参数 
a为与溶质原子的性质相关的常数 
B为盘片半厚度 
B0 为初始盘片半厚度 
b为 Burgers矢量 
C0 为合金初始溶质浓度 
Cm 为基体中的平均溶质浓度 
Ci 为界面浓度 
Cp 为粒子溶质浓度 
Ce 为粒子与基体界面处溶质原子的平衡浓度 
C盘片状析出相直径与厚度之比 
C1、C2、C3、C4、C5 分别为拟合参数 

1 C′、  2 C′ 分别为拟合参数 

t C 为 t时间时基体溶质原子的平均浓度 
D为扩散系数 
d为晶粒尺寸 
f为粒子体积分数 
f0 为初始粒子体积分数 
fcoars 为粗化体积分数 
fm 为溶质耗尽时粒子体积分数 
fpeak 为峰时效时粒子体积分数 
fr 为相对体积分数 
f1 为性能预测模型中与 r、f、F、l和 S相关的函数 
F为粒子与位错的平均相互作用力 
Fpeak 为峰时效时粒子与位错平均作用力 
g为参数 
G为基体的剪切模量 

* 
het G ∆ 为非均匀形核激活能 

H为维氏硬度 
h1、h2 为 S1, S2, …, T的任何函数 
h为盘片粒子厚度 
h * 为临界厚度 
i为同一尺寸区间不同粒子编号 
j为析出相尺寸区间序号 
kc 为与温度相关系数 
kd 为常数系数 
k为与温度相关的速率常数或波尔兹曼常数 
k0 为比例常数 
kg 为与粒子长大相关系数
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K(r)为半径为 r的粒子溶度积 
K∞为平面平衡溶度积 
L为阿佛加德罗常数 
l为滑移面上有效的粒子间距 
LF 为 Freidel模型中滑移面上有效平均粒子间距 
LK 为 Kocks模型中滑移面上有效平均粒子间距 
M为泰勒因子 
m为半径指数 
N & 为形核率 
N为粒子数密度 
N0 为描述形核率 N & 的材料系数 
Nm 为溶质耗尽时粒子密度 
n为时间指数 
p为无量纲浓度参数 
P为粒子横截面积 
Q为等效激活能 
Qd 为扩散激活能 
QA 为粗化激活能 
q为析出相中元素种类编号 
R为普适气体常数 
R0 为材料与温度相关系数 
r * 为粒子临界半径 
rpeak 为峰时效时的粒子平均半径 
r0 为初始粒子半径 
rm 为溶质耗尽时粒子尺寸 
rc 为位错与粒子相互作用机理改变临界半径 
rin 为位错绕过强化相时的内半径 
r为粒子半径 
requivalent 为粒子等效半径 
rp 为峰时效粒子尺寸 
S1 和 S2 为任意内变量 
S为与粒子形状和其与基体位向关系相关的参数 
T为温度(℃或K ) 
T ′为位错线张力 
t为时间 
tp 为达到峰时效的时间 
tm 为溶质耗尽所用时间 
Vm 为粒子摩尔体积 
v为粒子尺寸变化速率 
Z为 Zeldovich 非平衡因子(  20 / 1 ≈  ) 
α 为合金峰时效阶段，析出相所消耗的溶质原子分数 
τ 为滑移面上的剪切应力或孕育时间 

* β 为原子碰撞率 
β 为无量纲长大常数 

η为参数，表示析出相只有在尺寸大于形核半径时才 

能有长大，一般取 1.05 
ε 为长大速率相关常数 
γ 为粒子与基体界面能 
ϕ 为粒子尺寸分布函数 

d σ 为晶粒尺寸对强度增加量 
σ ∆ 为屈服强度增量 

ss 0 σ 为未经时效处理合金固溶原子对合金强度的贡献 

ss σ 为固溶强化增量 

ppt σ 为析出相强化增量 

0 σ 为合金原始强度 

y σ 为合金屈服强度 
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