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变形 Al­Si­Cu­Mg 合金热处理强化及其组织特征 
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2. 郴州强旺新金属材料有限公司，郴州  423000) 

摘 要：采用正交实验法和金相、力学性能、扫描电镜、能谱等测试手段对自主研发的变形 Al­Si­Cu­Mg 合金 

进行固溶和时效强化研究，并探究热处理过程中其组织特征的变化规律。结果表明：通过固溶(495℃，90 min， 

水冷)和时效(170 ℃，4  h，空冷)处理后，合金的硬度提高 31.3%，强度提高 3.3倍。固溶过程中，大量 Si、Cu 
和Mg原子固溶于基体中，起到强烈的固溶强化作用；过剩的共晶 Si逐渐发生明显粒状化；剩余的大块 θ相和 
Q相发生球化。时效过程中，细小针状强化相 θ″和细小板条状Q′相在基体的(100)面上大量析出，分布均匀，对 

合金起到强烈的沉淀强化效果；过剩 Si主要通过扩散附着于共晶 Si表面析出。 
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Heat treatment strengthening and microstructure characteristics of 
wrought Al­Si­Cu­Mg alloy 
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Abstract: Solid solution and aging treatments of a novel wrought Al­Si­Cu­Mg alloy were investigated with orthogonal 
experiment  and  several  other  test methods,  including OM, mechanical  test,  SEM and  energy  spectrum analysis,  etc. 
Meanwhile, the variation regularities of the microstructure characteristics during this process were explored. The results 
show that, by solution (495 ℃, 90 min, water­quenching) and aging (170 ℃, 4 h, air­cooling)  treatment,  the hardness 
and  the tensile strength of  the alloys  are  improved by 31.3% and 3.3 times,  respectively. During the solid solution, a 
large number of Si, Cu and Mg atoms dissolve  into  the matrix, resulting in a strong solid solution strengthening. The 
excessive eutectoid Si develops into granule, as well as the remanent big bulks of θ and Q phases. Moreover, during the 
aging,  fine  needle­shaped  θ″  phase  and  fine  lath­shaped  Q′  phase  precipitate  from  the  (100)  plane  of  the  matrix 
uniformly  and  dispersively,  leading  to  an enormous  precipitation  strengthening  effect. Additionally,  the  excessive  Si 
atoms precipitate primarily on the surfaces of the eutectoid Si by diffusion. 
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高强轻质的特点使铝合金广泛应用于汽车行业、 

航空航天及军工领域。许多重要领域如特种重载荷负 

荷重轮、航空用铝合金等多采用变形铝合金。变形铝 

合金通过挤压、 轧制、锻造等手段减少材料内部缺陷， 

细化晶粒，提高致密性，因而具有较高的强度、优良 

的韧性以及良好的综合使用性能。铸造铝合金因强韧 
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性稍逊色使其应用范围受到较大限制。但部分铸造合 

金，特别是铸造  Al­Si 合金，仍拥有其无可取代的独 

特优点，如优良的铸造性能、良好的耐磨性能及低热 

膨胀系数 [1−3] 。 如何结合变形铝合金和铸造铝合金的优 

点成为目前研究的一大亮点。因此，铸造铝合金的变 

形处理应运而生。 

提高铸造铝合金的变形性能显得尤为重要。已有 

研究多采用添加多种合金元素，如 Cu、Ni、Zn 和Mg 

等。一方面，通过调整合金成分，在各元素的交互作 

用下，结合一定的热处理工艺，并采用合理的变形工 

艺，实现铸造合金的变形化。另一方面，多种合金元 

素的加入必然导致合金组织的变化，在某种程度上提 

高了合金的可变性，通过固溶和时效处理可有效地控 

制合金中组织的变化，从而提高合金的强度等综合性 

能，使不可热处理强化的  Al­Si 合金成为可热处理强 

化合金。在此过程中，化学成分、熔炼工艺、浇注条 

件和热处理工艺等因素共同决定着铸造  Al­Si 合金的 

力学性能。其中，针对合金的化学成分和铸造工艺参 

数、合金元素与杂质元素、精炼与变质、熔炼和浇注、 

铝合金宏观与微观组织形成机理、晶粒细化机理与晶 

粒细化剂等方面的研究均取得了重要的进展 [4−7] 。 相对 

而言，针对热处理工艺理论方面的研究工作尚显得很 

薄弱。

国内外许多学者已经取得一定的研究进展，李润 

霞 [3] 针对Al­10Si­1.5Cu­0.5Mg亚共晶类铸造合金的热 

处理强化过程和时效强化机理进行了较为详细的研 

究 ； 土 耳 其 的  ZEREN  等  [8] 对 砂 型 铸 造 的 

Al­10.6Si­5Cu­0.1Mg­0.6Fe 合金硬度及微观组织特征 

进行了研究；加拿大的  TAVITAS  等 [9] 研究了铸造 

Al­6.17Si­3.57Cu­0.43Mg­0.09Fe 合金热处理析出强化 

时各个强化相的形貌和析出位置等组织特征。但此类 

研究多以合金化程度小于15%的Al­Si系合金为对象， 

且基本针对铸态试样，鲜有合金化程度更高的  Al­Si 

合金的研究成果，而针对变形态下高合金化  Al­Si 合 

金的热处理及其热处理过程组织演变规律的研究则未 

见公开报道。 

本文作者以连续挤压后变形态下合金化高达 20% 

的 Al­Si­Cu­Mg 合金为研究对象，通过热处理提高该 

合金的硬度、强度和耐磨性等综合性能。采用正交实 

验及单因素实验验证法确定其固溶和时效的最佳工 

艺。并对其热处理过程中合金性能和组织的变化进行 

进一步研究，旨在为其热处理工艺的制定提供理论和 

实验依据。 

1  实验 

以自主研制的 Al­Si­Cu­Mg 合金为研究对象，在 

美国 IRIS 1000 ICP−AES等离子发射光谱仪上对实验 

合金进行化学成分分析，结果见表  1。采用水平连铸 

方式制备合金杆料并通过 Conform连续挤压进行合金 

的挤制成型。 对挤压态下的合金进行固溶和时效处理， 

参考相关相图及文献 [3,  10−13] ，结合合金的实际成分， 

确定热处理工艺中固溶温度、固溶时间、时效温度和 

时效时间 4 个因素的 3 个水平，并设计 L9(3 4 )正交实 

验如表 2所列。 其中，固溶处理后冷却方式采用水冷， 

时效后采用空冷，固溶后试样在室温下停放的时间不 

超过 10 min，以避免自然时效。此外，在正交实验结 

果的基础上进行进一步的验证性实验，最终确定较佳 

的热处理工艺。热处理实验设备为箱式电阻炉，加热 

速度约为 40~50℃/min。 

对热处理过程中典型的状态进行性能及组织的进 

一步分析。 室温拉伸实验在美国 Instron3369力学实验 

机上进行，拉伸速率为 2 mm/min；宏观硬度测试实验 

载荷 F选用 2450 N， 压头选用直径D为 5 mm的钢球， 

载荷持续时间为 30 s； 金相侵蚀剂采用凯勒试剂(2 mL 

HF+3  mL  HCl+5  mL  HNO3+90  mL  H2O)；并利用 
POLYVAR−MET 光学显微镜、配备  GENESIS60S 能 

谱仪的Quanta−200环境扫描电镜及 Tecnai G 2 20透射 

电镜对合金的微观组织进行观察及分析。 

表 1  合金的化学成分 

Table  1  Chemistry  composition  of  investigated  alloy  (mass 

fraction, %) 

Si  Cu  Mg  Fe  Al 

10−12  6−7.5  1.0  0.25  Bal. 

表 2  正交实验因素水平 

Table 2  Levels and factors of orthogonal experiment 

Factor 

Level 
A, solution 

temperature/ 

℃ 

B, solution 

time/ 

min 

C, aging 

temperature/ 

℃ 

D, aging 

time /h 

1  480  30  155  2 

2  465  60  170  4 

3  495  90  195  6
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2  结果与讨论 

2.1  热处理工艺 

正交实验结果见表  3，正交实验中相关因素对合 

金固溶态硬度和时效态硬度的影响见图  1。由于该合 

金主要应用于高速运转工况下的发动机活塞、空气压 

缩机转子滑片等服役条件，该类核心材料硬度及其耐 

磨性要求较高，因此，本次正交实验的结果以合金的 

硬度为主要评判指标。通过计算极差可知，时效温度 

及固溶温度对合金硬度的影响最为显著，且时效温度 

为主要影响因素；而固溶时间和时效时间极差相近， 

两者均为次要因素，对合金硬度的影响不大。显然， 

各因素作用的由强到弱顺序为时效温度、固溶温度、 

固溶时间、时效时间。从表 3 中可知，第 9组实验所 

获布氏硬度最大为  148.3HBS，因此，A3B3C2D1 为该 

实验中的较佳工艺，即固溶(495 ℃，90  min，水冷) 
和时效(170℃，2 h，空冷)处理。 

此外，表  3 中给出了固溶态(固溶淬火)及时效态 
(时效空冷)两种状态下的合金硬度，经固溶处理后合 

金硬度较挤压态(115.8HBS)均有一定程度的提高。在 

同一固溶温度下，即使固溶时间有所差别，合金硬化 

程度却是相似的，可认为在 465、480和 495℃下合金 

硬度较挤压态的分别提高了 3.71%、6.51%和 15.60%， 

该合金具有较为明显的固溶强化效果。且其强化效果 

随着固溶温度的升高和固溶时间的延长而不断的提 

高，见图 1(a)和(b)。 

各因素对合金最终硬化程度均表现为正影响，且 

固溶温度和时效温度的影响程度明显较其他两因素显 

著。在固溶处理的基础上，通过时效处理，利用析出 

强化可进一步提高该合金的硬化程度，其中以时效温 

度为 170 ℃效果最为显著，其次为 195 ℃。当时效温 

度为 155 ℃时固溶处理强化的合金再次软化，硬度降 

低 7.1%，这是由于在过低的时效温度下，强化相未能 

析出，而初生相则发生偏聚，降低其弥散度，合金强 

硬化效果降低，致使合金的硬度大幅度下降。 

对正交实验进行单因素实验验证，确定最佳固溶 

温度及时效温度分别为 495和 170 ℃，分别设定固溶 

时间为 30、60、90  min 及时效时间为 2、4、6、8、 
12、16、20和 24 h，实验结果见图 2。硬化曲线中最 

高时效峰值为 152.0HBS， 出现在固溶(495℃， 90 min， 

水冷)和时效(170℃，4 h，空冷)条件下。每一曲线在 
12  h处均出现次峰，显示出 θ(Al2Cu)脱溶序列明显的 

双峰时效现象，这与文献[3]的研究结果是一致的。对 

比不同固溶时间下硬化曲线可知，主峰值的大小随着 

固溶时间的增加而增加，最大值在固溶时间为 90 min 
时。合金在 4  h 时效后均出现一定程度的软化，处于 

过时效阶段； 且固溶时间为 90 min 的曲线后续的硬化 

效果小于其他两组实验的。这是由于在过时效阶段， 

表 3  正交实验设计及硬度测试结果 

Table 3  Arrangement of orthogonal design and hardness test result 

Test No. 
Solution 

temperature/℃ 

Solution 

time/min 

Solution state 

hardness, HBS 

Aging 

temperature/℃ 
Aging time/h 

Aging state 

hardness, HBS 

1  480  30  117.3  155  2  105.3 

2  480  60  123.7  170  4  129.3 

3  480  90  129.0  195  6  132.7 

4  465  30  124.7  170  6  130.7 

5  465  60  117.3  195  2  120.3 

6  465  90  118.3  155  4  108.7 

7  495  30  132.3  195  4  137.7 

8  495  60  132.3  155  6  127.7 

9  495  90  137.0  170  2  148.3 

1, HBS  j H  122.4  124.6  113.9  125.9 

2, HBS  j 
H  119.9  125.8  137.3  125.2 

3, HBS  j 
H  139.1  131.1  130.2  130.4 

R  19.2  6.5  23.4  5.2 

, HBS i j 
H  is average value of hardness (HBS) of as­aged samples with the same level. R is difference value between maximum and 
minimum of 

, HBS i j 
H  in the same row.
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图 1  热处理制度对合金硬化程度的影响 

Fig. 1  Influences of different factors on hardness of  investigated samples: (a) Solution temperature; (b) Solution time; (c) Aging 

temperature; (d) Aging time 

图 2  495℃固溶、170℃时效下合金的硬化曲线 

Fig. 2  Hardness curves of samples with 495 ℃ solid solution 

and 170℃ aging 

第二相粒子发生了粗化及偏聚，大大降低了合金后续 

沉淀强化效果。因此，该合金的最佳热处理工艺为固 

溶(495 ℃，90 min，水冷)后，再时效(170 ℃，4 h， 

空冷)处理，将其命名为第 10组。 

2.2  热处理前后合金性能变化 

取 正交实 验中硬 度值分 别为  105.3HBS 、 
130.7HBS、120.3HBS 和  150.0HBS 的第  1、4、5 和 
10组合金作为典型状态。表 4所列为各典型状态合金 

的力学性能测试结果。随着合金硬度的升高，合金的 

表 4  典型状态下合金力学性能 

Table 4  Mechanical properties of alloys in typical state 

Sample No. 
Hardness, 

HBS 

Tensile strength, 

σb/MPa 

Elongation, 

δ/% 

As­extruded  115.8  112.6  11.3 

1  105.3  341.8  6.2 

4  130.7  424.2  4.1 

5  120.3  390.5  5.6 

10  152.0  486.8  3.8
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强度不断的上升，但塑性却逐渐降低。经过最佳的热 

处理后合金的抗拉强度为  486.8  MPa，较挤压态的 
112.6 MPa提高了 3.3倍。 

对挤压态样品及第 10组合金进行拉伸断口扫描， 

并对热处理后断口中所观察到的残余第二相粒子进行 

能谱分析，结果如图 3 所示。热处理前合金拉伸断口 

形貌中存在较深的韧窝， 但同时存在少量大块解理面， 

大大降低了合金的强度，呈现出韧性断裂和脆性断裂 

相结合的典型断口形貌。经热处理后合金的拉伸断口 

呈现典型的韧性断裂形貌，均匀分布着大小相近的韧 

窝，且韧窝中心残留着大量第二相粒子。从能谱分析 

结果可知，该粒子为 θ(Al2Cu)相。该类粒子多为初生 

第二相，但也含有时效析出时长大的第二相，它们通 

过阻碍位错的运动提高合金的强度，同时由于与基体 

相的物化性能差异，易成为微裂纹源，而均匀分布的 

第二相粒子将使断口中的韧窝数量增加，均匀分布， 

提高合金的强度及韧性。 

2.3  合金组织变化规律 

针对 Al­Si­Mg和 Al­Si­Cu­Mg合金的相组成，国 

内外已有相关研究。李润霞 [3] 认为该类合金中主要时 

效相为  θ(CuAl2)和/或  β(Mg2Si)序列脱溶相；BASSAI 
等 [14] 提出在含  Cu  量较高的  Al­Si  合金中，只有当 
n(Mg)/n(Si)大于 1 时，合金中才能观察到 β(Mg2Si)析 

出相；CHAKRABARTI 等 [15] 提出 Q(Al5Cu2Mg8Si6)相 

和 S 相的析出根据 Si 含量不同而不同，当 Si 含量较 

低的时候，S相的析出概率大于 Q相的，当 Si含量较 

高时则相反。此外，对于 Q相中各元素的比例目前仍 

无定论，分别被描述为  Al4Cu2Mg8Si7、Al5Cu2Mg8Si6 
和Al4CuMg5Si4 等 [3,16] 。 图4所示为本实验合金挤压态、 

固溶态(495℃，90 min，水冷)及时效态(170℃，4 h， 

空冷)扫描电镜下微观组织形貌特征。结合相关相图、 

文献[12−15]及能谱分析结果，确定该合金以  α(Al)为 

基体，在基体上分布着多种合金相及组织：亮白色为 
θ(Al2Cu)；灰色为  α(Al)+Si 共晶体；而介于前两者忖 

度之间的是 Q相，这 3种主要相组织的析出数量、形 

貌和分布变化对合金性能起着决定性的作用。 

由图 4(a)可知，在经过 Conform 连续挤压大剪切 

变形后，合金组织致密，存在部分微裂纹，在受拉应 

力时裂纹将很快扩展，使材料断裂，导致挤压态下的 

图 3  热处理前后合金的拉伸断口形貌及 EDS能谱分析结果 

Fig.  3  Morphologies  and  EDS  analysis  of  tensile  fracture  surface  of  alloys  under  different  states:  (a) Without  heat  treatment; 

(b) With heat treatment; (c), (d) EDS analysis results of particle in fracture surface



第 24 卷第 3 期 林高用，等：变形 Al­Si­Cu­Mg合金热处理强化及其组织特征  589 

图 4  合金在不同状态下的微观组织及其各相组织的 EDS能谱分析结果 

Fig.  4  Microstructures  of  alloys  under  different  states  ((a),  (b),  (c))  and  EDS  analysis  of  various  phases  ((d),  (e),  (f)):  (a) 

As­extruded; (b) As­solid­solution; (c) As­aged; (d) α(Al)+Si; (e) Q phase; (f) θ phase 

合金拉伸强度较低。由于连续挤压是利用坯料与旋转 

挤压轮之间的强摩擦所产生足够的挤压力和温度，将 

杆料、颗粒料或熔融金属以连续大剪切变形方式直接 

挤压成制品。在变形过程中合金受到作用力及热的双 

重作用，最终显示的组织不再存在铸态下的枝晶；且 

共晶组织等多种相组织发生了部分溶解，并在特定的 

位置再次析出，各个相有明显的取向。然而，由于变 

形过程较为迅速，相变未完全，最终多种相组织均未 

形成规整的形状，并随变形方向呈流线分布。 

经过固溶处理(见图  4(b))，合金中各相分布、形 

貌及数量均发生了明显的变化。 首先， 大量的共晶 Si、 
θ相和 Q相溶于基体中， 且由于淬火时冷却速度较大， 

各合金元素来不及扩散、 重新分配和生成平衡态组织， 

最终形成过饱和固溶体，产生强烈的“淬火效应”。由 

于 Si、Cu 及 Mg 原子尺寸与 Al 原子尺寸存在较大的 

差异，在过饱和的固溶体中，固溶原子(特别是大颗粒 

的  Si 原子)在基体中引起严重的晶格畸变，与位错场 

发生弹性交互作用， 加大位错周围柯垂尔气团(Cottrell
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atmosphere)的形成趋势， 对位错产生强烈的钉扎作用， 

产生固溶强化效果。此外，在固溶处理过程中，过剩 

的共晶 Si逐渐发生钝化和粒状化， 最终形成近球形的 

颗粒状共晶 Si 组织；剩余的大块 θ 相和 Q 相亦发生 

了球化，形状较挤压态更为规整，第二相与基体分界 

更为明显。 

从图  4(c)中可看出，时效为溶质原子的二次析出 

及扩散提供了足够的能量。李润霞 [3] 提出，此类合金 

在时效过程中大量过剩 Si 将以单质 Si 的形式析出或 

通过扩散附着到共晶 Si表面析出， 且以前种方式析出 

的几率更大。然而，对本文所研究合金固溶态和时效 

态 α(Al)基体和共晶组织的进行了能谱分析， 结果如表 
5所列。显然，在固溶态下，Si原子大量溶于基体中， 

使得基体中 Si含量高达 13.87%(质量分数)， 经过时效 

后，基体中的 Si含量降至 0.43%，与之相反，共晶组 

织中的 Si含量则在时效态下大大提高。因此，可以认 

为， 在时效过程中大量过剩的 Si主要通过扩散附着于 

剩余的共晶 Si表面析出。此外，在时效过程中，对合 

金起到强化作用的还有 θ相和 Q相两种第二相粒子。 

由图  4(c)可见，经过时效处理合金基体上析出了大量 

弥散分布的 θ相和 Q相，然而扫描电镜倍数下所能看 

到的 θ相和 Q相多为初生第二相，而对合金起到强烈 

沉淀强化效果是时效过程中析出的纳米级上述两种相 

的脱溶产物(过渡相)，因此要进一步探究其时效强化 

机理，必须对合金进行透射电镜观察。 

表  5  固溶态和时效态基体  α(Al)及共晶组织  α(Al)+Si 的 

EDS能谱分析结果 

Table  5  EDS  analysis  results  of  matrix  α(Al)  and  eutectoid 

α(Al)+Si under solution state and aging state 

Mass fraction/% 
Microstructure  State 

Al  Si  Cu 

Solution  85.17  13.87  0.96 
Matrix α(Al) 

Aging  97.77  0.43  1.80 

Solution  42.53  57.47  − 
Eutectoid α(Al)+Si 

Aging  21.24  78.27  0.48 

图 5所示为峰时效状态下合金[100]方向透射电镜 

的明场相及选区电子衍射花样。图  5(a)中黑色的圆球 

为 Si颗粒， 该粒子经过固溶和时效处理后由不规则形 

状逐渐形成了稳态的椭球形及球形，Si相粒子尺寸为 

图 5  峰时效态合金的 TEM像及选区电子衍射花样 

Fig. 5  TEM micrographs  and electron diffraction patter of peak­aged alloy: (a) Si particles; (b) θ″ and Q′ precipitates; (c) Grain 

boundary; (d) Electron diffraction patter of area (b)
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60~120 nm。结合图 5(b)和图 5(d)的选区衍射花样，峰 

时效状态下在基体(100)面上析出了大量弥散分布的 

片状  θ″相和板条状  Q′相。其中，θ″相沿基体的[010] 
和[100]两个方向析出，尺寸为 50~100 nm；板条状 Q′ 
相厚度方向尺寸大于 θ″相的， 一般长度在 40 nm左右， 

厚度为  10  nm 左右；基体中还存在少量的圆片状  Q′ 
相。θ″相和板条状  Q′相是  θ  相和  Q  相脱溶序列 
ass GPZ θ θ θ ′′ ′ → → → → 和 ass GPZ  Q Q ′ → → → 中 

强化效果最为显著的两种过渡相 [3,  16−19] 。此类过渡相 

与基体保持完全或者部分共格，晶格畸变较为严重， 

阻碍位错运动，从而产生显著的强化效果。欠时效至 

峰时效之间，合金中的主要强化相为过渡相粒子，过 

渡相自身强度不大，当位错运动到此类质点处时，位 

错应变场与过渡相粒子应变场发生交互作用，过渡相 

粒子并不能完全钉扎位错，只是对其运动造成一定程 

度上的阻碍，位错在外力的作用下，完全可以切过该 

类粒子，此时切割机制占主导地位。尺寸细小的过渡 

相析出得越多、 分散越弥散时， 将不断提高强化效果， 

使合金不断逼近峰时效状态。随着过渡相的不断长大 

及稳定相的析出，最终的第二相粒子与母相脱离共格 

关系，无晶格畸变产生，此时，第二相粒子本身强度 

较高，位错难以直接切过粒子，只能绕过质点继续前 

进，此阶段  Orowan 机制将占主导地位。合金强度降 

低，处于过时效状态。选区衍射花样中 θ″相呈现出明 

显的“十”字光斑，主要产生于 θ″相的多种变体衍射效 

应多重叠加而成。此外，θ″和 Q′两相的析出分布于整 

个晶粒内，如图  5(c)所示，晶界处未见明显的无沉淀 

析出带，对合金的强化效果最佳。合金中多种相的存 

在及多种相变的发生是实现  Al­Si 合金热处理强化的 

关键所在，掌握新型  Al­Si 合金相变规律是调控其性 

能的必然途径。 

3  结论 

1) 实验合金最佳固溶时效工艺为固溶(495℃， 90 
min，水冷)后再进行时效(170 ℃，4  h，空冷)；通过 

该制度热处理后，合金的硬度较挤压态的提高了 
31.3%，强度提高了 3.3倍。 

2) 通过 Conform连续挤压后， 铸态合金显微组织 

得到明显改善，大量疏松和缩孔等缺陷得以修复，枝 

晶完全消除，共晶组织及第二相呈不规则形状，并随 

变形方向呈流线分布。 
3) 固溶过程中，大量 Si、Cu 和 Mg 原子固溶于 

基体中，引起强烈的固溶强化；过剩的共晶 Si逐渐发 

生钝化、粒状化，最终形成近球形的颗粒状共晶  Si 
组织；剩余的大块 θ相和 Q相亦发生了球化，形状较 

挤压态更为规整，第二相与基体分界更为明显。 
4) 时效过程中， 细小针状强化相 θ″和细小板条状 

Q′相在基体的(100)面上大量析出，分布均匀，对合金 

起到强烈的沉淀强化效果； 过剩 Si主要通过扩散附着 

到共晶 Si表面析出。 
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