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摘 要：本文研究了Mg-Si摩尔比及Zr的添加对Al-Mg-Si合金力学、导电性能与耐热性能及其影响机理。

发现合金中Mg-Si摩尔比低于2时，有利于β″相形核并得到细小弥散的β″相，提高合金力学性能；过剩Si

因溶解度低对导电率的不利影响小。随着合金中Mg-Si摩尔比增大并超过2.5，β″相形核率降低并形成较粗

的β″相，同时出现富Mg粗大相，力学性能变差；时效后过剩Mg仍固溶于基体，增加晶格畸变程度，降

低了导电率。添加Zr元素使合金的导电率下降，抗拉强度升高。Zr溶质原子降低了合金中Mg、Si原子的

扩散速率。在含0.13%Zr和0.18%Zr的铝基体中Mg、Si原子扩散系数分别为无Zr铝基体中Mg、Si原子扩

散系数的0.92与0.75。因而含Al-Mg-Si-Zr合金中较低的Mg、Si原子扩散系数延长了β″相形核孕育期，阻

碍了β″相长大，使β″相更细小弥散；β″相向β′相转变速度变慢，合金的力学性能与耐热性能增强。
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我国能源电力基地多分布在西部地区，而工业

生产基地多分布在沿海地区，需要通过高效的电力

传输系统实现电力的大跨度配送。提高电力系统传

输效率通常有两种方法：一是通过改良导线提高电

缆的导电性，减少电力损失[1−3]；二是通过提高电

压、增加传输系统的容量，降低线路的相对功率损

耗[4]。随着特高压变压器技术的进步，高压输电方

案已被证明更有效，并已逐步应用于我国百万千瓦

电力传输系统。然而，特高压方案会形成较高线路

工作温度，要求架空电缆具有更低的电阻率和更高

的耐热性能。由Al-Zr合金制成的耐热钢芯铝绞线

(TACSR)电缆，其允许工作温度在150~230 ℃范围

内，被认为是最佳候选材料之一[5−6]。然而因为腐

蚀保护问题，TACSR电缆服役寿命远远短于全铝

合金电缆(AAAC) [7]。开发工作温度大于 150 ℃的

AAAC电缆在输电线路中更具前景。

Al-0.13%Zr合金线具有良好的导电性，但是，

其抗拉强度在 150~180 MPa 之间[8]，不能满足

AAAC 电缆的要求。商用 AA6101/AA6201 等 Al-

Mg-Si合金广泛用作架空输电线路的AAAC电缆材
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料[9]，强度和导电性的综合性能较好，然而其允许

工作温度较低。为了开发工作温度为150 ℃和导电

率大于 61%IACS的AAAC电缆，很多工作研究了

提高耐热 Al-Mg-Si 合金导线性能的方法。在 Al-

Mg-Si合金中添加 Zr有望提高合金的强度和耐热

性。BAHRAMI等[10]向Al-Mg-Si合金中添加了质量

分数为 0.1% 的 Zr，强度和伸长率从 160 MPa 和

3.2%分别提高到 292 MPa和 9.5%。YUAN等[11]的

研究表明，在 6101合金中添加质量分数为 0.145%

的Zr可使合金在 180℃老化处理 400 h后软化程度

最小。DANG 等[12]研究发现，添加质量分数为

0.2%~0.4%Sc和 0.1%~0.2%Zr的Al-Mg-Si-Mn合金

可以细化晶粒，提高力学性能。然而，Zr 对 Al-

Mg-Si合金的Mg2Si沉淀影响机制还少见报道。在

Al-Mg-Si合金T51形变热处理工艺中，Mg2Si通过

GP 区→β″→β′→Mg2Si 相变序列从铝基体中析

出[13−15]。不同的Mg-Si摩尔比会影响Al-Mg-Si合金

电缆的微观结构和性能特性[16]。由于Zr在α(Al)中

缓慢扩散，L12结构的Al3Zr虽然呈热力学亚稳态，

但具有抑制再结晶、确保高温强度的作用[17]；在约

475 ℃时，L12(Al3Zr)沉淀粗化并转变为D023平衡

结 构[18−20]。 LITY'NSKA 等[21] 发 现 在 Al-1.0Mg-

0.6Si-0.5Zr合金中，初生颗粒Al3Zr相、Mg2Si相和

AlFeSi相在一定温度下形成晶界聚合物。FU等[22]

发现Zr能阻碍Mg-Si相的长大。赵辉等[5]发现微量

Si能促进Zr、Sc、Er等多元强化相析出。以上研究

表明，Zr和Mg-Si相是高强耐热铝导线的重要元

素，Zr在Al-Mg-Si合金中的作用值得深入研究。

本文探讨了通过改变Mg-Si摩尔比和Zr含量影

响Al-Mg-Si合金电缆的微观结构，改良合金高温

力学性能及电气性能的方法。

1 实验

依照 6101 合金规格制备了 Al-Mg-Si 合金，

分别是六种无Zr的Al-Mg-Si合金(简称A1-6)，其

中，包括Mg-Si摩尔比接近 2:1，Si过量(Mg-Si摩

尔比＜2:1)和Mg过量(Mg-Si摩尔比＞2:1)的情况；

以及三种含Zr的Al-Mg-Si合金(简称Z1-3)，Zr含

量分别是0.13%、0.18%和0.23%(质量分数)，分别

代表Zr含量小于、等于、大于包晶点(Zr 0.18%)的

三种情况；具体成分见表1。实验以AA1070铝锭、

晶体硅(433)、纯镁锭、Al-10Zr中间合金为原料，

电阻炉结合石墨黏土坩埚进行熔炼，通 99.99%氩

气除气除杂。铸铁模浇成直径50 mm的圆形铝锭，

铝锭在箱式电阻炉中以530 ℃均匀化；经表面车削

后，将铸锭在480 ℃保温2.5 h后以25倍挤压比挤

压成 d 10 mm 的线坯，再采用多道次(d 10 mm~

d 9 mm)拉拔成d 8 mm的导线线杆。最后，拉拔后

导线置于箱式电阻炉中进行时效处理。含Zr铝合

金杆的耐热性在箱式炉中进行，铝合金杆人工时效

处理温度为200 ℃，时间分别是2、4、6、12、24、

36、48、72和96 h。

固态相变是在NETZSCH-DSC-200F3型差热分

析仪上进行：直径 3 mm×1 mm的圆片状淬火态试

样在氩气保护环境下以 10 ℃/min的升温速度升温

至500 ℃，标样为Al2O3。

拉伸试验在CSS−4100型电子万能力学试验机

表1 实验合金的化学成分

Table 1 Chemical composition of experiment alloys

Alloy No.

A1

A2

A3

A4

A5

A6

Z1

Z2

Z3

w(Mg)/%

0.58

0.58

0.59

0.76

0.86

0.96

0.53

0.59

0.58

w(Si)/%

0.60

0.49

0.39

0.35

0.35

0.35

0.45

0.45

0.49

n(Mg)/n(Si)

1.13

1.38

2

2.53

2.86

3.20

1.37

1.53

1.38

w(Zr)/%

0

0

0

0

0

0

0.13

0.18

0.23

Element excess, w

Si, 0.25%

Si,0.15%

Si, 0.05%

Mg, 0.15%

Mg, 0.25%

Mg, 0.35%

Si, 0.15%

Si, 0.15%

Si, 0.15%
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上进行，室温下加载速度为 2 mm/min。导电率由

惠斯通电桥法20 ℃下测量，设备为正阳9850微欧

姆计。金相用奥林巴斯 PMG3光学显微镜(OM)偏

光成像，金相试样在 7%HBF4与 93%H2O(体积分

数)的溶液中电化学蚀刻。高倍显微组织和第二相

大小及结构分析采用Quanta MK2−200型扫描电镜

结合 JEM−3010 型透射电镜进行观察。透射电镜

(TEM)样品通过双射流化学抛光进行预处理，电解

液为 30%HNO3+70%CH3OH(体积分数)，抛光温度

为−30 ℃，电压为20 V。所有TEM分析均沿〈001〉

晶向成像，平均Mg-Si沉淀析出针状相(β″)长度和

数量密度从TEM亮场像图片中量化得到。

平均Mg-Si沉淀析出针状相长度由三次测量的

平均值计算得出三个不同晶内观察区域的针状相长

度。沉淀析出相的二维数密度被定义为 NA=N/A。

其中，N为平面内斑点数量，A为平面面积[23]。根

据体视学方法[24]，可以将二维数量密度换算为三维

数量密度[25]，其换算公式为NV=2NA/3L。其中，L

为析出相的平均长度。考虑到 β″相在α(Al)基体的

三维相互垂直析出，总的β″相数目约为圆斑数的三

倍，因此，总的 β″相体积密度应该为：PV=3NV=

2N/AL。

2 实验结果

2.1 Mg-Si对Al-Mg-Si合金力学性能和导电性能

的影响

图1所示为不同Mg-Si摩尔比Al-Mg-Si合金热

挤压拉拔后经180 ℃时效时的抗拉强度和导电率随

时效时间的变化曲线。由图1(a)可知，整体上看合

金抗拉强度随时效时间的变化趋势基本一致。抗拉

强度在时效初期(0~5 h)迅速上升，到达峰值后随时

间延长缓慢下降。当Mg-Si摩尔比较低时(Si过量)，

A1、A2、A3合金在时效 2 h左右即到达抗拉强度

的峰值，分别为 210.4 MPa、212.7 MPa 和 185.05

MPa。而当 Mg-Si 摩尔比较高时 (Mg 过量)，A4、

A5、A6合金在5 h左右才达到抗拉强度的峰值，分

别为 181.6 MPa、180.6 MPa和 178.5 MPa。从抗拉

强度的峰值变化趋势可以判断，合金中过剩Si含量

有利于提高合金强度；而过剩Mg的增加并不能有

效提高时效强化效果。

由图 1(b)可知，合金的导电率均在 0~8 h内快

速拉升，然后进入缓慢上升阶段，导电率整体随时

效时间的延长呈稳定上升趋势。Mg-Si 摩尔比不

同，合金导电率的变化趋势不同。当Si过量时，合

图 1 Al-Mg-Si合金力学性能和导电率随时效时间的变

化曲线

Fig. 1 Changing curves of tensile strength, conductivity

with aging time of Al-Mg-Si alloy: (a) Tensile strength;

(b) Conductivity; (c) Comparison between tensile strength

and conductivity
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金导电率随Mg-Si摩尔比的上升而上升；当Mg过

量时，合金导电率随Mg-Si摩尔比的上升而下降。

图1(c)所示为实验合金抗拉强度与导电率的变化关

系曲线。用抗拉强度为200 MPa的纵轴、导电率为

59%IACS的横轴将图1(c)划分成四个区域，右上区

域为性能最好的部分。由图 1(c)可知，Si过量Al-

Mg-Si合金在时效 8 h时力学性能处于右上区域的

范围内，且该合金导电性能也进入右上区域。因

此，在实验室条件下，少量Si过量合金A2获得了

力学性能与导电性能的最优匹配。

2.2 Zr含量对Al-Mg-Si合金力学性能和导电性能

的影响

针对少量Si过量合金具有较好导电率的情况，

采用Zr对Si过量Al-Mg-Si合金(其Mg-Si摩尔比与

A2合金相似)进行了改良。图2所示为A2、Z1、Z2

和Z3合金试样在 200 ℃下时效 96 h时力学性能和

导电率的变化情况。图 2(a)~(d)四个分图中四条导

电率曲线表明所有试样的导电率在时效早期(6 h前)

会略微下降，之后均随着时效时间的延长试样的导

电率越来越大，并最终达到稳定值。其中，不含Zr

的试样 (A2)导电率最大，在 24 h 时效后可达

60.11%IACS。随着Zr含量的增加，合金试样的导

电率逐渐降低。这是因为添加Zr元素之后，会引

起Al晶体点阵畸变增大，增加合金内部的电子散

射，进而降低其导电率[10]。0.13%(Z1)、0.18%(Z2)

和 0.23% Zr(Z3)含量的试样最大导电率分别为

59.38%IACS、57.79%IACS 和 57.26%IACS。可以

发现，加入 0.13%Zr的Z1合金试样的导电率较无

Zr的A2试样损失不大；超过 0.13%后，导电率下

降得较快。

比较图2(a)~(d)四个分图可以发现，随着Zr含

量的增加，导电性能和力学性能峰值会出现推迟的

现象。Zr含量越多，导电率曲线的斜率越小，导电

率增加得越缓慢。图 2(a)中不含Zr的试样在时效

24 h后达到稳态，而图 2(d)中 0.23%Zr的试样需要

48 h。图 2(a)~(d)中的四条抗拉强度曲线显示，除

了0.13%Zr之外，其他合金试样均出现了“双峰时

图2 Al-Mg-Si-(Zr)合金的抗拉强度和导电性能随时效时间的变化曲线

Fig. 2 Tensile strength and electrical conductivity of Al-Mg-Si-(Zr) alloy as function of aging time: (a) Without Zr;

(b) 0.13% Zr; (c) 0.18% Zr; (d) 0.23% Zr
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效”的现象。不同Zr含量的合金到达峰值强度的

时间不同，不含Zr的合金试样第一个和第二个强

度峰分别出现在时效 12 h及 48 h时(见图 2(a))，而

含0.23%Zr的合金试样则两个峰分别出现在24 h及

86 h(见图 2(d))。另外，峰与峰之间低谷的出现有

一定时间差。Zr 含量越高，低谷出现的时间越

延后。

2.3 Zr含量对Al-Mg-Si合金相组织影响

图3所示为Mg-Si摩尔比和Zr含量对Al-Mg-Si

合金挤压组织200 ℃时效后的影响。由图3可以看

出，含Zr和不含Zr合金的组织形貌有较大区别，

不含Zr合金的晶粒沿挤压方向伸长，挤压组织呈

拉长条状且较为粗大；而含Zr合金的晶粒为细小

的等轴晶，且随着Zr含量的增加，合金晶粒进一

步细化。实验中未发现Mg-Si摩尔比的变化对挤压

组织的影响[16]。

2.4 合金时效析出相的SEM观察结果

图 4(a)和(b)所示分别为 Si过量、Mg过量Al-

Mg-Si合金热挤压冷拉线坯经5 h、200 ℃时效的析

出相特征。由图4(a)和(b)可以看出，两种合金都具

有短方条状Al-Fe-Si析出相。不同的是Si过量Al-

Mg-Si合金中Al-Fe-Si析出相数量较多，尺寸稍大，

有的出现分叉。而Mg过量Al-Mg-Si合金中短条状

Al-Fe-Si析出相数量少，且尺寸小；合金中还出现

了菊花形富Mg第二相。菊花形富Mg相尺寸大于

Al-Fe-Si析出相尺寸，且分布集中。

图 4(c)和(d)所示分别为低Zr含量和高Zr含量

Al-Mg-Si合金热挤压冷拉线坯经24 h、200 ℃时效

的析出相特征。由图4(c)和(d)可以看出，低Zr含量

Al-Mg-Si合金中颗粒分布较为分散，富Zr相较小。

高Zr含量Al-Mg-Si合金中Zr相较粗大的同时，大

部分第二项都集中在一起，发生了团簇。这也解释

了图2中高Zr合金力学性能偏低的原因。

2.5 Mg-Si针状析出相的TEM观察结果

图 5(a)~(c)所示为Si过量 0.15%(A2)，Mg过量

0.15%(A4)、0.25%(A5)合金 200 ℃时效 5 h后沿Al

基体〈100〉方向观察的TEM明场像。三种合金组织

中均有针状和棒状的相沿基体〈100〉方向析出，尺

寸介于 50~100 nm。Si过量 0.15%合金组织中主要

图3 不同Zr含量Al-Mg-Si合金的金相组织

Fig. 3 Metallographs of Al-Mg-Si alloys with different Zr addition: (a) Without Zr; (b) 0.13%Zr; (c) 0.18Zr; (d) 0.23%Zr
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以密集的针状的 β″相为主，Mg过量 0.15%合金组

织中，析出略为稀疏的β″相，继续增加Mg过剩量

达到0.25%时，析出相的密度有明显的下降，分布

也不是很均匀。综合比较，Si过量0.15%合金组织

中析出的β″相最为密集和弥散，这可能是由于过量

元素对析出相形核率的影响造成的。Mg过量则因

为Mg的扩散系数较高，因此, 在长时间的时效后析

出相颗粒合并长大。

图6所示为不同Zr含量的Al-Mg-Si合金析出相

的TEM像。由图6可知，不含Zr的A2合金在时效

图4 Al-Mg-Si-(Zr)合金析出相的SEM像

Fig. 4 SEM images of precipitated phase of Al-Mg-Si-(Zr) alloy: (a) Si excess and without Zr; (b) Mg excess and without

Zr; (c) 0.13%Zr; (d) 0.23%Zr

图5 不同Mg、Si过量程度Al-Mg-Si合金时效5 h后的TEM像

Fig. 5 TEM images of aged Al-Mg-Si alloy with Mg excess and Si excess: (a) Si excess 0.15%; (b) Mg excess 0.15%;

(c) Mg excess 0.25%
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5 h后析出尺寸较长的β″相，且随着时效时间的延

长，在 24 h 时效后 β″相长大到尺寸接近 200 nm，

密度也十分大，此时对位错的阻碍作用非常大，强

化效果好。从图2(a)也可以看到，在24 h时效后强

度达到最大。由图6(f)可知，加入0.13%Zr的Z1合

金在时效 96 h后，仍可看到大量的 β″相，此时 β″

图6 Al-Mg-Si-(Zr)线坯不同时效时间的TEM像[22]

Fig. 6 TEM images of Al-Mg-Si-(Zr) rods aged for different times[22]: (a) Without Zr, 5 h; (b) Without Zr, 24 h; (c) Without

Zr, 48 h; (d) 0.13%Zr, 12 h; (e) 0.13%Zr, 48 h; (f) 0.13%Zr, 96 h; (g) 0.18%Zr, 24 h; (h) 0.18%Zr, 48 h; (i) 0.18%Zr, 96 h;

(j) 0.23%Zr, 48 h; (k) 0.23%Zr, 72 h; (l) 0.23%Zr, 96 h
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相尺寸较长，分布均匀，第二相间距非常小，对力

学性能十分有利。这也解释了图 2(b)中含 0.13%Zr

的Al-Mg-Si合金在时效 96 h后强度仍保持不变的

原因。从图6(h)、(i)中可以看到，含0.18%Zr的Z2

合金在时效48 h后会出现β″相和β′相共存的现象，

且这种现象维持时间长，时效 96 h后 β″相和 β′相

的尺寸和含量基本没有发生变化。通过对含

0.23%Zr的Z3合金在不同时效时间下的TEM像对

比，如图6(j)~(l)所示，发现时效48~96 h后合金中

第二相粒子分布的规律性不明显，难以利用低Zr

合金中Mg-Si相演变规律进行分析。

3 分析与讨论

3.1 Al-Mg-Si-(Zr)合金中强化相的析出

通常Al-Mg-Si合金中Mg-Si析出相是最重要的

强化相。其分布密度与尺寸决定了合金的力学性

能。时效时，Mg-Si中间化合物的析出序列为GP

区—β″相—β′相—β相[13−15]，与基体的取向关系逐

渐由共格的GP区，经β″、β′相的半共格，最终变

为 β相的完全不共格[7]。β″相占用强化元素少、尺

寸小且分布弥散，被认为强化效果优于 β′相和 β

相，同时由于β″相吸收了足够的固溶原子，因此能

有效地提高合金导电率。提高β″相在时效过程中的

析出比例成为提高Al-Mg-Si合金力学性能和电性

能的最佳途径。防止β″相和β′相向β相转变成为了

Al-Mg-Si合金耐热性能的关键。

图7所示为典型Si过量、Mg过量、含Zr的Al-

Mg-Si合金淬火态试样DSC升温曲线。从图7(a)可

以看出，随着Si的过量，在DSC曲线中 β″相的吸

热峰异常明显，而β′相和β相的吸热峰变得平缓不

突出。但是，当Mg含量较高时(见图 7(c))，则 β′

相和β相的吸热峰变得突起，而β″相的吸热峰则变

得不突出。通常 β″相的Mg-Si摩尔比接近 5:6，因

此，在 Si 过量基体中(见表 1)由成分起伏产生的

Mg-Si摩尔比接近 5:6的原子团簇更多，更易形成

β″相。β′相和β相Mg-Si摩尔比接近2:1时，在Mg

过量基体中由成分起伏产生的Mg-Si摩尔比接近2:

1的原子团簇更多，因此易形成β′相和β相。由于

β′相和β相与基体的体积自由能差更大，其析出均

比 β″相慢。因此, β″相在 Si 过量的合金中析出更

多、更密集(见图4)。

当Si过量的Al-Mg-Si合金中加入Zr后，如图7

(d)所示，β″相析出相随温度的正太分布的中轴线向

高温区域发生移动。这代表β″相析出发生了迟滞，

但是Si过量含Zr合金中 β″析出相放出热量比例关

系与Si过量无Zr合金相似。从DSC中第二相析出

温度向高温移动、吸热峰变低平的现象，可以分析

到 β″相析出速度变慢，析出相尺寸变小。如果 β″

相完全析出，则β″相数量必然变多，分布变弥散。

值得一提的是，在本实验中添加Zr使GP区的吸热

峰变小，这也进一步表明原子跃迁扩散速率变慢。

图 7 典型Si过量、Mg过量、含Zr的Al-Mg-Si合金淬火

态试样DSC升温曲线

Fig. 7 DSC heating curves of typical Si excess(a), Mg

excess((b), (c)) and Zr containing(d) Al-Mg-Si alloy under

quenching state
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3.2 Si过量Al-Mg-Si合金的高强高导电机理

单纯地通过增加Mg、Si过剩原子固溶度并不

能有效地提高合金的强度和导电率，且导电率随合

金中过剩Mg含量的增加而降低的程度要大于过剩

Si含量的影响。这是由于Mg在铝基体中固溶极限

很大，约为 17.4%。合金经时效处理后(见图 4)，

过量的 Mg 不会单独析出，依然会存在于基体中

引起很大程度上的晶格畸变。与之相反，过剩 Si

元素在铝基体中的溶解度较低，时效后大部分过

剩 Si原子以细小球化颗粒析出，对基体的晶格畸

变影响较小，同时起到了一定的沉淀强化作用。

为了验证上述分析，通过 XRD 实验测量了不同

Mg 过量合金时效 5h 后的基体晶格常数。并以

Mg2Si恰为 0.95%且无Mg、Si元素过量时的合金

的晶格常数为参照，评估了合金畸变程度与 Mg

过量程度的关系，其结果如图8所示。结果表明，

Si过量引起的基体晶格畸变程度要小于相同程度

Mg，验证了上述分析。

在Mg过量由 0.15%增至 0.35%过程中，时效

处理后，虽然有过量的Mg元素依然存在于基体中

增加对位错的阻碍作用，提升合金的强度，但过量

的Mg元素会显著降低Mg2Si在基体中的溶解度，

使强化相容易从基体中析出并长大粗化(见图4(b)中

标出的菊花状富Mg相)，使合金强化效果不明显，

这与MONDOLFO[26]研究结果相符合。

3.3 Zr 含量对 Al-Mg-Si-Zr 合金的耐热性能强化

机理

从图5可以发现，热挤压冷拉拔线杆200 ℃以

下时效时，并没有可观察到Al3Zr颗粒析出。通常

Al3Zr在 320 ℃以上时间超过 24 h才会析出形成大

量的强化相[27]，按照Al3Zr颗粒钉扎位错的耐热合

金理论，热挤压态Al-Mg-Si-Zr合金 200 ℃时效时

本不应具备很高的高温强度与耐久性，但本实验中

Zr元素的添加使得合金具有较好的耐热性。

图9所示为依据图5中数据对β″相粒子进行定

量分析后计算出的不同时效时间下合金试样中β″相

粒子的长度尺寸及数量密度。根据图9(a)，时效初

期，合金中 β″相粒子会随着时效时间增加发生长

大。一段时间时效后，β″相长大到峰值，随后长度

开始减小，此时 β″相向 β′相转变。不含 Zr(A2)、

含 0.13% Zr(Z1)和含 0.18% Zr(Z2)的合金中 β″相最

大长度可达170 nm左右，而含Zr 0.23%的Z3合金

中最长 β″相则为 150 nm左右。高温时效过程中，

图 8 时效 5 h后Mg-Si摩尔比与晶格常数的关系(通过

高能X射线衍射)

Fig. 8 Relationship between Mg-Si molar ratio and lattice

constant after aging for 5 h (by high energy X-ray

diffraction)

图9 析出相的定量测量

Fig. 9 Quantitative measurements of precipitates: (a) Average

length of precipitate needles; (b) Precipitate number density
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低Zr的Z1和Z2合金的β″相尺寸最大保留时间长，

说明它们较难发生溶解。相同时效时长时，随着Zr

含量的增加，β″相的尺寸减小，这说明Zr元素的

添加阻碍了β″相的长大。

图9(b)所示为几种Al-Mg-Si-(Zr)合金中β″相分

布密度与时效时长的关系。可见，含Zr合金比不

含Zr合金的 β″相析出更多。随时效时长的增加，

由于没有Zr的钉扎，无Zr合金中β″相分布密度快

速降低，48 h后β″相的基本消失，依照文献推测β″

相转变成更粗、更短、体积更大的β′相和β相。含

Zr合金中，β″相的分布密度经96 h时效后仍处于较

高水平，这说明Zr元素的添加提高了 β″相的热稳

定性，从而提高了合金的耐热性能。

Mg-Si强化相析出过程包括形核和长大。不管

形核还是析出相的长大，均需原子扩散参与。原子

扩散的微观机制有交换机制、间隙机制和空位机

制，置换式固溶原子Mg和Si的扩散机制主要是空

位机制。在人工时效时，温度加快了空位对的迁移

和空位与Mg、Si原子的交互作用，同时也增加了

空位浓度，因此析出相形核率与长大速度增

大[28−29]。图7中，含Zr合金Mg-Si相形成的孕育期

增长以及GP区吸热峰下降，Mg-Si析出相形核时

间变长，图9中Mg-Si相的长大速率降低，表明Zr

延缓了Mg-Si相形核和长大。根据PELLEG[30]，Zr

与 Al 基体中的空位结合能高，为 0.33 eV，高于

Mg、Si原子与空位的结合能，因此Zr优先与空位

产生交互作用。然而Zr原子的扩散激活能非常高，

扩散困难，使得大量空位被Zr束缚，降低了Al基

体可移动空位浓度。从而降低了Mg、Si原子在含

Zr铝基体中扩散速率。通常固溶Zr越多，铝基体

中可移动空位浓度越少，Zr对Mg-Si相析出与长大

的抑制越强。

在T51形变热处理过程中，冷变形大大增加了

基体中位错密度。Mg、Si原子会沿位错的扩散，

增加形核率。刃型位错像是一根具有空隙度的管

道，Mg、Si原子可以沿着位错管道迁移，所需要

的激活能很小。溶质原子与位错有交互作用，由于

尺寸效应，尺寸大于溶剂原子的溶剂会移动到刃位

错下方。FORKER[31]测定Al、Mg、Si和Zr原子尺

寸分别为 0.143 nm、0.160 nm、0.117 nm 和 0.162

nm。Mg和Zr原子尺寸比溶剂Al原子的原子尺寸

大，会移动到刃位错下方，由于Zr的扩散系数很

小且几个Zr原子即可钉扎住一整条位错，因此Mg

原子沿位错迁移的扩散也将受到Zr原子的阻碍。

为探明Mg、Si原子在时效析出时扩散系数随

Zr的添加减小的情况，此处采用Ostwald熟化理论

对扩散系数进行演算。Ostwald熟化理论描述时效

过程中第二相长大的动力学规律的公式如下[32]：

dr
dt

=
2DVmCα (¥)

RT
1
r ( 1

r0

-
2
r ) (1)

式中：r为时效 t时间后的β″相尺寸；D为Mg与Si

原子的表观扩散系数；R为摩尔气体常数；Vm为第

二相的摩尔体积；Cα (¥)为Al中Mg与Si的平衡浓

度；r0为β″相的临界半径，受基体的固溶度和时效

温度影响。当 r=r0时，dr/dt=0，这种尺寸的粒子既

不长大也不溶解；当 r＜r0时，dr/dt＜0，这种尺寸

粒子太小，会发生溶解；当 r＞r0时，dr/dt＞0，粒

子会长大。

根据图 9中 β″相平均长度与时效时间的关系，

将β″相平均长度近似为析出相的平均半径，可以作

长大速率dr/dt与半径倒数1/r的曲线，其结果如图

10所示。为符合Ostwald熟化理论，将图 9中的数

据进行了二次多项式拟合。

式(1)中，dr/dt是1/r的二元一次函数。本研究

中，式(1)中的二次项系数“2DVmCα(∞)/(RT)”中

“VmCα(∞)/(RT)”为常数，因此，曲线的二次项系数

与Zr含量合金中Mg和Si原子的扩散系数呈正比关

图10 析出相长大速率与其半径倒数的拟合曲线[22]

Fig. 10 Quadratic fitting curves of particle ripening rate

and reciprocal of radius for tested alloys[22]
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系。通过计算可得，由不含Zr、0.13% Zr、0.18%

Zr 合金的曲线拟合的二次项系数之比为 1:0.92:

0.75，故三种合金在时效过程中Mg、Si原子的表

观扩散系数之比为1:0.92:0.75，如图10所示，合金

含Zr量越高，合金在时效过程中Mg和Si原子的扩

散速度越慢，与前面的推论一致。由于含0.23%Zr

的合金中 Zr 已经超出了 Zr 在 Al 基体中的固溶极

限，形成了团聚的富Zr析出相(见图4)，因此数据

拟合不好，未纳入比较。

4 结论

1) Al-Mg-Si合金中Mg-Si摩尔比较低时，有利

于β″相形核并细小弥散析出，提高合金力学性能，

随着Mg-Si摩尔比上升，有利于β′相形核形成，β″

相形核与弥散析出受到弱化，使析出的β″相密度减

少并尺寸变粗大，同时产生富Mg粗大相，力学性

能较差。过Mg在时效后仍固溶于基体，导致合金

基体晶格畸变程度上升，对合金导电率产生了不利

影响。而过剩Si则因不能固溶于Al基体中，对合

金导电率产生的不利影响很小。

2) Zr溶质原子会降低Al-Mg-Si合金中Mg、Si

原子的扩散速率。随着Zr含量的增加，Mg、Si原

子的扩散速率降低。不含 Zr、含 0.13%Zr 和

0.18%Zr的Al-Mg-Si合金在时效过程中Mg、Si原

子的扩散系数之比为1:0.92:0.75。

3) 添加Zr后，由于Zr含量少且分布均匀，因

此，对Mg-Si相的形核点位置影响较小。但Zr阻碍

了Mg、Si原子的扩散速度，因此在时效初期，含

Zr合金Mg-Si相的孕育期相对不含Zr合金Mg-Si相

的孕育期更长。

4) 对于不含Zr合金来说，200 ℃时效可以使

Mg-Si新相迅速长大，这种长大会吸收大量的Mg、

Si溶质原子，降低周围溶质含量，周围小的Mg-Si

晶胚不能长大到临界形核半径而发生溶解，导致析

出相的数量减少。随着Zr元素的添加，Zr阻碍了

Mg、Si原子的长程扩散，大尺寸Mg-Si新相的长

大受到抑制，这种抑制使小范围内的Mg、Si原子

具有足够时间向小Mg-Si晶胚汇集，令小尺寸Mg-

Si晶胚成核。因此，含Zr合金中的析出相数量会比

不含Zr合金的多。

5) 时效后期，Zr溶质原子能够通过抑制Mg、

Si原子的扩散，使尺寸较大的β″相粒子长大受阻，

小尺寸β″相长大不受影响。对于同一时效时间，Zr

含量越多，β″相的平均尺寸越小。总的来说，添加

Zr元素后合金中 β″相的熟化受到抑制，β″相密度

增加，第二相粒子间距减小，合金的力学性能和耐

热性能增强。
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Effect of Mg-Si molar ratio and Zr addition on properties of

Al-Mg-Si alloy and its mechanism

YANG Zhao, FU Jia-ni, XU Xue-xuan, YE Yu-long, TAN Li-jia

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

Abstract: The electrical conductivity, mechanical property and heat resistance of Al-Mg-Si alloy with Zr adding

were investigated. It is found that lower Mg-Si molar ratio in the alloy, which is lower than 2, promotes the

nucleation of β″ phase and obtains fine and dispersed β″ phase, and improves the mechanical properties of the

alloy. The excess Si has little adverse effect on the electrical conductivity of the alloy due to its low solubility in

aluminum. As the Mg-Si molar ratio is greater than 2.5, the nucleation rate of β″phase decreases, the particles of

β″ phase are coarsened, Coarse Mg-enriched phase occurs, the mechanical properties of the alloy are deteriorated.

Excess Mg is still dissolved in the base metal after aging, which increases lattice distortion level and reduces the

electrical conductivity of the alloy. After adding Zr, the electrical conductivity of the alloy decreases and the

tensile strength increases. Dissolved Zr atoms reduce the diffusion rate of Mg and Si atoms in the alloy. During

aging, the diffusion rates of Mg and Si atoms in alloys with 0.13% Zr and 0.18% Zr are 0.92 time and 0.75 time of

that diffusion rate in the alloy without Zr, respectively. Therefore, the lower diffusion rate of Mg and Si element in

Al-Mg-Si-Zr alloy prolongs the nucleation incubation period of β″phase, and hinder the growth of the β″phase

particles, which results in fine dispersed particles β″phase; the phase transformation speed from β phase to β′

phase becomes slow; the mechanical properties and heat resistance of the alloy are enhanced.

Key words: Al-Mg-Si alloy; Zr addition; heat-resistant aluminum alloy; precipitated phase; diffusion coefficient
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