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高纯 Al-Cu-Mg-Ag 合金的时效析出行为 
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摘  要：利用拉伸力学性能测试和透射电镜等研究了高纯 Al-Cu-Mg-Ag 合金在长时间时效过程中的时效析出行

为。结果表明：实验用高纯 Al-Cu-Mg-Ag 合金板材具有较好的热稳定性和塑性，经 185 ℃时效 50 h 后合金的强

度较峰值状态仅下降 6%~7%，同时伸长率 δ10保持在 8%以上；Ω相是高纯 Al-Cu-Mg-Ag 合金的主要强化相，当

合金处于峰值状态时，Ω相与基体之间会产生较大的错配应变，并在 Ω相的细小片层处产生位错，为随后二次析

出相 θ′的析出提供有利的形核位置；延长时效时间将促进尺寸较大的 Ω 相和大部分 θ′相(包括先析出相和二次析

出相)向平衡相 θ转变，但 Ω→θ的转变远比 θ′→θ的转变缓慢。 
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Abstract: By tensile test and transmission electron microscopy, the ageing precipitation behavior of an experimental high 

purity Al-Cu-Mg-Ag type alloy was investigated during a long period of ageing time. The results show that the 

experimental alloy has good ductility and heat resistance. Ω phase is the key hardening precipitate. The strength of the 

ageing alloy underwent at 185  ℃ for 50 h is only decreased by 6% to 7% of the peak-aged alloy, and the elongation ratio 

of δ10 retains up to 8%. Under condition of peak-aged, high misfit strain exists near Ω/α interface and leads to dislocation 

at the fine laths of Ω phase, which actually serve as favorable heterogeneous nucleation sites for secondary-precipitated 

phase θ′. As ageing time prolongs, larger Ω phase and mostly metastable θ′ phase including primary and secondary 

precipitate transmit to equilibrium θ phase, but the transmission procedure of Ω→θ is much slower than that of θ′→θ. 
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在目前航空工业上应用的工程合金中，铝合金由

于其比强度高、成本低、易加工等一系列优点获得广

泛应用，但是在 100 ℃以上的温度条件下，铝合金的

力学性能迅速下降，使其在飞机上的应用受到较大限

制。向 Al-Cu 二元合金中添加适量 Mg 和 Ag，将促进

合金中热稳定性比 θ′更好的强化相Ω相沿{111}Al方向

析出[1]，这有利于改善传统铝合金的耐热性能。因此，

采用微合金化方法开发新型耐热铝合金成为国内外的

研究热点。近年来，国内外研究者曾先后在 2014、
2219、2519 等传统 2×××系合金的基础上研制新一代

超音速飞机用铝合金材料，通过向合金中添加 Ag、
RE(稀土元素)等元素，改变合金的时效析出行为，以

期在合金中除形成 Al2Cu 相外，还能够促进较高温度

下(200 ℃以下)具有理想尺寸及分布的耐热强化相的

析出，以提高传统铝合金的高温性能和综合性能[2−7]，

其研究重点放在时效初期的析出相形核以及耐热相在 
                                  
基金项目：国家重点基础研究发展计划资助项目(2005CB623705) 
收稿日期：2006-05-11；修订日期：2006-12-31 
通讯作者：张  坤，电话：010-62496395；E-mail: zhk76x@sina.com 



                                           中国有色金属学报                                             2007 年 3 月 4
 
18

蠕变过程中的粗化行为等方面。研究结果表明，向

Al-Cu-Mg 三元合金中添加微量 Ag 将改变合金在时效

过程中的原子团聚及析出顺序，特别是促进 Ω 相以

Mg-Ag 原子团为形核核心沿{111}Al析出。但是，对于

在长时间时效过程中，Al-Cu-Mg-Ag 系合金热稳定相

Ω 的长大、粗化过程以及主要强化相之间的相互影响

规律目前尚缺乏系统研究，也还没有得到一致结论。

与国外相比，我国对 Al-Cu-Mg-Ag 系合金的研究工作

刚刚开展，与国外的研究水平还存在巨大差距，而且

对主要强化相 Ω失稳过程的研究更是鲜见报道。为满

足我国未来发展高速飞机用耐热铝合金的需求，本文

作者拟采用自行研制的高纯 Al-4.5Cu-0.4Mg-0.4Ag 合

金，研究合金在长时间时效过程中的时效析出行为，

分析主要析出相 Ω和 θ′的演变规律和相互影响，为新

型耐热铝合金的研制开发提供良好的理论和实验基

础。 
 

1  实验 
 

实验材料采用厚度为 2 mm 的薄板，合金化学成

分见表 1。板材经 530 ℃, 1 h 固溶处理后室温水淬，

并在 185 ℃, 分别进行单级时效处理 0.5、1、2、4、6、
8、10、12、16、20、30、40 和 50 h。板材纵向拉伸

力学性能实验在 Instron 型拉伸机上进行，拉伸应变速

率为 1 mm/min。电镜薄膜样品采用电解双喷减薄，电

解液为 30%硝酸+70%甲醇(体积分数)，双喷电压为

12~15 V，电流 70~90 mA，温度控制在−20 ℃以下。

透射电镜观察在 JEM-2000FX 透射电镜上进行。 
 
表 1  实验合金的化学成分 

Table 1  Chemical composition of experimental alloy (mass 

fraction, %) 

Cu Mg Ag Fe Si 

4.61 0.47 0.44 ≤0.1 ≤0.1 

 

2  实验结果 
 
2.1  拉伸力学性能 

图 1所示为实验合金板材在 185 ℃进行单级时效

的室温拉伸性能曲线。可以看出，该合金的时效响应

很快，仅在时效 2 h 后强度即接近峰值水平，并在时

效 4 h 后达到峰值状态，随后合金强度虽略有下降，

但在 4~20 h 之间均保持在一个较高的水平，即抗拉强

度达到 440 MPa 以上，屈服强度达到 400 MPa 以上。

时效 20 h 后，随着时效时间的延长，合金的强度持续

下降，时效 50 h 时合金的强度下降了 6%~7%。另外，

实验合金板材的塑性较好，伸长率 δ10始终保持在 8%
以上。 
 

 
图 1  实验合金的时效强化曲线 

Fig.1  Ageing strengthening curves of experimental alloy 

 
2.2  微观组织观察 

图 2 所示为实验合金经 185 ℃时效 0.5、4、20
和 50 h 后的 TEM 照片(电子束平行于<011>α)。可以看

出，Ω 相和 θ′相始终是合金的主要析出强化相。合金

板材时效 0.5 h 时(图 2(a))，晶内析出大量细小弥散的

Ω相，表现为沿基体{111}两个方向的变体，尺寸大部

分在 50 nm 以下；θ′相的数量较少，尺寸与 Ω相基本

相当，衍射花样中出现很弱的析出相衍射斑点。时效

4 h 后(图 2(b))，析出相数量明显增多，同时基体存在

较大的弹性应变区。Ω 相在基体衍射花样(1/3){022}
和(2/3){022}处出现较明显的衍射斑点(图 2(b))，Ω相

略有长大，大部分在 50 nm 左右，θ′长大比较明显，

达到 80 nm 左右；时效 20 h 后(图 2(c))，部分 Ω相明

显长大，达到 100 nm 左右，同时 θ′继续粗化，达到

100 nm 以上；与时效 20 h 相比，时效 50 h 后(图 2(d)) 
Ω 相的尺寸没有明显变化，但数量有所减少，同时 θ′
的数量大大减少，与 θ′具有相同取向的部分析出相具

有平行成组排列的趋势(如图中虚线框部分所示)。从

衍射花样也可看出，θ′的衍射斑点明显减弱，而 Ω 相

的衍射斑点更强。 
图 3 所示为实验合金经 185 ℃时效 20 h 后的

TEM 照片(电子束平行于<001>α)。可以看出，此时与

θ′具有相同取向的析出相出现两种特征的析出：一种 
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图 2  合金在 185 ℃时效不同时间后的 TEM 明场组织及相应的电子衍射谱 

Fig.2  TEM bright field images and corresponding SAED patterns, showing evolution of microstructure of experimental alloy aged 

at 185 ℃ for different time (Electron beam parallels to <011>α): (a) 0.5 h; (b) 4 h; (c) 20 h; (d) 50 h 

 

 

图 3  合金 185 ℃时效 20 h 的 TEM 明场照片(电子束平行

于<001>α) 

Fig.3  TEM bright field images of experimental alloy aged at 

185 ℃ for 20 h (Electron beam parallels to <001>α) 

是具有较大尺寸(100 nm 左右)的沿<001>方向互相垂

直析出，另一种是非常细小的片层状平行成组析出，

并且不同组别间有明显的特征取向关系(如图中虚线

框中箭头方向所示，局部放大形貌见图 3(b))。 
 

3  分析与讨论 
 

对于高 Cu、Mg 比(摩尔比约为 5%)的 Al-Cu-Mg
三元合金，其成分往往位于 Al-Cu-Mg 相图的 α＋θ＋S
或 α＋θ区域。合金经固溶时效处理后，将析出主要强

化相 θ′以及少量 S 相和 Ω相。向 Al-Cu-Mg 三元合金

中加入微量 Ag(~0.1%)，不仅可以加速合金的时效响

应，还将改变时效析出相的析出顺序[1, 8]。当时效温度

高于 100 ℃时，热稳定性优于 θ′的 Ω 相是 Al-Cu- 
Mg-Ag 系合金的主要强化相。 

在本实验合金中，由于向高纯的 Al-Cu-Mg 三元

合金中添加了少量 Ag，因而大大加快了合金的时效响

应速度，仅时效 0.5 h 合金的强度就达到 430 MPa 以

上，微观组织观察中显示析出了大量细小弥散的强化

相。同时由于原子尺寸因素，时效初期 Mg-Ag 共聚原

子团为 Ω相提供有利的形核位置。Mg-Ag 共聚原子团
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聚集在{001}α与 Ω相的界面上，使 Ω相形核的应变能

减小，从而促进 Ω相的大量形核，并大量消耗基体中

的 Cu 元素，抑制了同样含 Cu 析出相 θ′的析出[9−11]，

因此 Ω相成为该合金的主要强化相。时效 4 h 后，实

验合金的强度达到峰值状态，同时基体组织出现比较

大的弹性应变。这是由于与同样在{111}α形核的 T1相

(Al-Cu-Li 合金中的 Al2CuLi)、η′相(Al-Mg-Zn 合金中

的 MgZn2)和 γ′相(Al-Ag 合金中的 AlAg1)相比，Ω相为

正交结构，而其它相为六方晶体结构，并且 Ω相与基

体具有最大的错配度，达 9.3%[12]，因此只能与基体部

分共格；当 Ω相长大到一定程度使合金达到峰值强度

时，Ω 相必然与基体之间出现较大的错配应变，并使

细小片层处产生位错。 
时效 20 h 后，随时效时间的延长，合金微观组织

中部分 Ω 相和 θ′相虽然明显长大(图 2(c))，但实验合

金的强度却没有明显下降，并且还出现了细小析出相

平行成组析出的特殊现象(图 3)。Ringer 等[13]研究认为

Al-Cu-Mg-Ag 系合金在 200 ℃以下长时间时效时，Ω
相基本不会发生粗化，而在 250 ℃以上温度长时间时

效时，Ω 相片层的增厚将按照界面控制的台阶长大机

制进行，并最终转变为平衡相 θ，但是这些平衡相 θ
的析出位向和形貌与 Al-Cu 合金中平衡相 θ不同。澳

大利亚 CSIRO 公司针对 Al-Cu-Mg-Ag 系欠时效态合

金的蠕变性能实验结果表明[14−16]，经过 500 h 的蠕变

实验(150 ℃，300 MPa)后，合金微观组织中的 θ′和 Ω
相略粗化，但 θ′的数量没有减少，同时在位错处发生

了新的 θ′相的二次析出[14]。更长时间(20 000 h)的蠕变

实验结果表明：基体上的一次析出相 θ′减少，Ω 相发

生粗化，但同时在位错处细小的 θ′和 S′(S)发生二次析

出[16]。以上研究结果表明，在高温或施加应力的条件

下对 Al-Cu-Mg-Ag 系合金进行长时间时效时将发生

Ω→θ′(θ)或 S′(S)的转变过程。但是，本次实验的时效

温度在 200 ℃以下，也没有施加任何外应力，而 TEM
观察结果表明，合金在长时间时效过程中仍然发生了

θ′相在位错处的二次析出。从图 3 所示 θ′相的析出形

貌来看，二次析出相 θ′与先析出相 θ′具有相同取向，

但表现为有一定特征取向关系的平行成组析出，并且

析出相非常细小。这很可能是由于具有不同取向的 Ω
相的变体在细小片层处造成的位错为 θ′相提供了二次

析出形核位置。细小的 θ′相在位错处的二次析出，在

一定程度上补偿了主要强化相Ω和 θ′的粗化造成的合

金强度的下降，因此，合金在时效 20 h 后仍然能够保

持较高的强度水平。 

进一步延长时效时间至 50 h，Ω相的尺寸没有发

生明显变化，但数量有所减少，同时先析出相 θ′的数

量大大减少。由于合金微观组织中大部分析出强化相

Ω仍然保留，因此合金的强度仅下降了 6%~7%。另外，

对比图 2(d)和图 3 可以看出，随着合金时效时间的延

长，二次析出相 θ′也发生明显粗化现象，并且各组的

单个平行析出相的间距明显加大，很有可能已经转化

成平衡相。这也进一步说明在高温长时间时效过程中

Ω→θ 的转变远比 θ′→θ 的转变缓慢，因此通过向

Al-Cu-Mg 系三元合金中添加微量 Ag 有利于提高合金

的耐热性能。但是，由于未作原位观察，本次实验还

不能提供在长时间时效过程中Ω→θ转变的直接证据，

并且对二次析出相 θ′与Ω相之间可能存在的特殊取向

关系还需要开展进一步的研究。 
 

4  结论 
 

1) 实验用高纯 Al-Cu-Mg-Ag 合金板材具有较好

的热稳定性和塑性，经 185 ℃时效 50 h 后合金的强度

较峰值状态仅下降 6%~7%，同时伸长率 δ10保持在 8%
以上。 

2) Ω相是实验高纯Al-Cu-Mg-Ag合金的主要时效

强化相。当合金处于峰值状态时，Ω 相与基体之间会

产生较大的错配应变，并在 Ω相的细小片层处产生位

错，为随后二次析出相 θ′的析出提供有利的形核位置。 
3) 延长时效时间将促进尺寸较大的 Ω 相和大部

分 θ′相(包括先析出相和二次析出相)向平衡相 θ转变，

但 Ω→θ的转变远比 θ′→θ的转变缓慢。 
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