
第 卷第 期             中国有色金属学报             年 月18 11                   2008 11  
Vol.18 No.11                           The Chinese Journal of Nonferrous Metals                          Nov. 2008 

文章编号：1004-0609(2008)11-1971-06 
 

Ag 对 Al-Cu-Mg 合金拉伸延性的影响 
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摘  要：通过实验和理论计算研究 Al-Cu-Mg-(Ag)合金的拉伸延性。研究表明：Al-Cu-Mg-(Ag)合金的拉伸延性与

析出相的体积分数和尺寸有重要关系；析出相体积分数的增加将减小位错的有效滑移距离，从而降低合金的拉伸

延性；在时效过程中，合金的拉伸延性首先随着时效时间的延长而降低，达到时效峰值后，拉伸延性随着时效时

间的进一步延长而增大；Ag 的加入可以提高 Al-Cu-Mg 合金中析出相的体积分数和强度，但降低合金的拉伸延性；

通过控制时效时间虽然可以提高合金的拉伸延性，但同时将降低合金的屈服强度。 
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Abstract: The tensile ductility of Al-Cu-Mg-(Ag) alloys was studied through both experiments and theoretical 

calculations. The results show that the tensile ductility of Al-Cu-Mg-(Ag) alloys has important relationship with the 

volume fraction and size of the precipitates. The increase of volume fraction of precipitates decreases the effective 

geometric slip distance, and thus degrades the tensile ductility. During aging, the tensile ductility of Al-Cu-Mg-(Ag) 

alloys decreases with aging time at the beginning, but increases with increasing aging time after the alloy reaches the 

peak-aged stage. The Ag addition can improve the volume fraction of the precipitates and thus the tensile ductility, but it 

will degrade the strength of Al-Cu-Mg-(Ag) alloys. Although the controlling of the aging time can improve the tensile 

ductility, it will inevitably decrease the yield strength of the alloy. 
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由于Al-Cu-Mg合金具有高比强度和低密度，已被

广泛应用于航天航空领域[1]。微合金化作为提高力学

性能的一种重要手段，被广泛应用于Al合金中，例如

在Al-Cu-Mg合金中加入少量的Ag可以同时提高合金

的室温和高温强度[2−4]。这是因为Ag的加入改变了合

金的时效序列，传统Al-Cu-Mg合金的时效序列可表示

为：GP区(沿{100}面偏聚)→θ′′→θ′→θ，而Ag的加入

使得合金的时效序列改变为：GPB区(沿{111}面偏聚)
→Ω→θ。由于Ω相比θ′相有更高的密度和更好的抗粗

化性能，含Ag的Al-Cu-Mg合金具有更高的强度。宋旼

等[5]的研究表明，当合金中同时存在Mg和Ag元素时，

Mg和Ag元素将强烈地相互吸引形成原子簇，使得Mg
原子沿基体的{111}面偏聚(Mg原子簇)。Mg原子簇在

Al基体中将会产生负畸变区，从而促进Cu原子沿基体

{111}面上偏聚，以减低给基体带来的晶格畸变，从而

使得Mg原子簇成为Ω相的优先形核区域，抑制θ′相的

形核。然而，尽管Ag的加入可以提高合金的强度，但

却不可避免地降低合金的拉 
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伸延性[6−7]。早期的实验研究可以描述由于Ag的加入

造成的合金拉伸延性降低的现象，但是不能给出拉伸

延性随合金化学成分、时效规程演变规律的物理本质，

不具备普适性。因此，发展相关的力学模型描述

Al-Cu-Mg-(Ag)合金拉伸延性和断裂韧性的演变规律，

对 于 指 导 设 计 同 时 具 有 高 强 度 和 高 延 性 的

Al-Cu-Mg-(Ag)合金有着重要的意义。 
HAHN 和 ROSENFIELD[8] 、 THOMPSON[9] 和

ASHBY[10]的研究指出：结晶相、弥散相和析出相对铝

合金的拉伸延性有着重要的影响。粗大的脆性结晶相

的断裂强度低，在变形过程中由于应力集中将断裂形

成微裂纹，从而降低合金的拉伸延性。而弥散相和析

出相可以通过改变位错的几何滑移距离(即相邻强化

相之间的间距)，在提高强度的同时降低合金的拉伸延

性。最近，宋旼等发展了Al-Cu-Mg合金[11−12]和SiC增
强铝基复合材料拉伸延性和断裂韧性的力学模   型
[13−15]，用以预测合金及复合材料拉伸延性和断裂韧性

随合金化学成分、时效时间和温度的演变规律。本文

作者采用上述模型研究Ag对Al-Cu-Mg合金拉伸延性

的影响规律，为合理设计Al-Cu-Mg-(Ag)合金提供理论

参考。 
 

1  模型简述 
 

将本文作者发展的模型[11−15]一般化，则任意一种

多相材料的拉伸延性可表示为 
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式中  )(~ θε n 是θ=0 时约化系数 )(~ θε ij 的有效值； 是

宏观断裂应变 (即拉伸延性 )，

c
pε

nI += 13.03.10 ；

nh 312/3 += 是应变硬化指数倒数n的函数；λf和rf是

微裂纹形成相的间距和半径；b是位错的柏氏矢量；x
是非裂纹形成相的种类；λi是第i种非裂纹形成相之间

的几何滑移距离； 是位错的饱和密度。 c
gρ

对于Al-Cu-Mg-(Ag)合金来说，微裂纹形成相为结

晶相，而非裂纹形成相则为析出强化相。粗大的脆性

结晶相来源于凝固过程中合金中的Fe和Si杂质与过量

的合金元素或Al基体的结合物，通常尺寸为 1~30 μm，

体积分数为 1%~5%[8−9]。由于结晶相多为椭球形，其

间距、半径和体积分数之间的关系可表示为 

3
f

3
ff /π2 λϕ Kr=                               (2) 

式中  fϕ 是结晶相的体积分数；K 是形状因子(椭球

的长径比)。将式(2)代入式(1)可得： 
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Al-Cu-Mg-(Ag)中的析出相包括几种：含Ag合金

中的析出相为Ω亚稳相，不含Ag合金中的析出相包括

欠时效阶段的θ′亚稳相和过时效阶段的θ稳定相。θ′和

Ω亚稳相均为片状，而θ稳定相为球形。ASHBY[10]指

出：对于球形析出相，几何滑移距离可表示为 

ssg / fr=λ ，其中rs 和fs分别是球形析出相的半径和体

积分数；对于片状析出相，几何滑移距离可表示为 
3

ss
2

sg /π fhr=λ ，其中hs、rs和fs分别是片状析出相的

厚度、半径和体积分数。假定在某一个特定的时效时

间合金中只存在一种析出相，则式(3)可简化为 
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如果定义 为参考的拉伸延性，则用)0(c

pε
c
pε  除以

可以得到约化的断裂应变比，或约化的拉伸延

性比： 
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2  实验 
 

合金的名义化学成分列于表 1。其中合金 1 不含

Ag，而合金 2 含 0.6%Ag。合金在充氩气的感应炉中

熔炼而成，经 500 ℃均匀化退火 10 h 后，空冷至室温。

在 450 ℃下采用挤压比为 18 的工艺，热挤压成棒材，

挤压棒在 450 ℃下固溶处理 1 h，随即水淬，经轻微

预拉伸(约 1%)后棒材在 185 ℃下时效不同的时间。 
测量时效后样品的维氏硬度。采用单轴拉伸测量

合金的拉伸延性，拉伸实验标样尺寸为d 5 mm×25 
mm，在岛津AG−100KNA实验机上进行，所有的试样

均沿挤压方向，拉伸应变速率为 10−4 /s。采用透射电

子显微镜由“计点法”测量合金时效至不同时间后析

出相的尺寸和体积分数。透射电子显微镜为
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JEM-100XII型，操作电压为 100 kV。样品在−35 ℃下

由电解双喷制成，电解液为 30%硝酸和 70%的甲醇。

在测量析出相的尺寸和体积分数时，至少测量 100 个

随机的析出相的尺寸，然后取平均值。由于析出相的

尺寸与电镜薄片的厚度相当[16]，析出相的体积分数(ϕ )
需要进行修正[17]： 
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式中  r 是测量的析出相的半径；t 是样品薄片的厚

度；A 是由“计点法”测量的析出相的投影体积分数。 
 
表 1  合金的名义化学成分 

Table 1  Chemical composition of present alloys 

Mass fraction/% Alloy 
No. Cu Mg Ag Mn Ti Zr Al 

1 8.0 0.5 － ＜0.2 ＜0.2 ＜0.1 Bal.

2 8.0 0.5 0.6 ＜0.2 ＜0.2 ＜0.1 Bal.

 

3  实验结果 
 

3.1  合金的时效硬化 

图 1 所示为两种合金的维氏硬度曲线。从图 1 可

以看出，两种合金的维氏硬度随时效时间的变化趋势

类似。在时效早期，合金的维氏硬度随时效时间的增

加而增大，时效 13 h 后合金的维氏硬度达到峰值，然

后下降，表明进入过时效阶段。在同样的时效时间下，

合金 2 的维氏硬度总是高于合金 1 的维氏硬度，这表 
 

 
图 1  185 ℃时时效不同时间后两种合金的维氏硬度 

Fig.1  Hardness curves of present alloys aged at 185 ℃ for 

different times 

明 Ag 的加入提高了合金的时效硬化能力，即提高了

合金的强度。 
 
3.2  合金的显微组织 

图 2 所示为两种合金分别时效 4、13、16 及 20 h
后的显微组织。由图 2 可知，不含 Ag 的合金在时效

的早期(4 h)析出片状的 θ′相，长度约为 80 nm。这种

片状相分布在基体的{001}面上并沿<001>方向分布，

与基体相连的界面为共格或半共格。当达到峰值时效

(13 h)时，θ′片状相长大到约 125 nm，片与片之间的间

距减小。当时效时间达到 16 h 后，θ′相发生共格失稳

而演化成与基体不共格的球状 θ相。进一步延长时效

时间(20 h)，球状的 θ相尺寸粗化，并且间距加大。 
含 Ag 的合金在时效的早期(4 h)也析出片状相，

长度约为 40 nm。这些片状相可以分为两种：1 种为 θ′
相；另 1 种为 Ω相。两种相与基体相连的界面均为共

格或半共格。Ω 相和 θ′相析出在基体的同一位置并有

着 1 个特殊的方向关系：1 个 θ′片析出在基体的{001}
面上并沿<001>方向，同时 2 个 Ω 片分别析出在基体

的{111}面上并沿<111>方向分布。当达到峰值时效(13 
h)时，θ′和 Ω 相均有一定程度的长大，与基体的界面

更加明显。进一步延长时效时间(16 和 20 h)，θ′和 Ω
相均发生明显长大，其长度增加，片层变厚。然而，

这两种析出相仍然保持片状，与基体没有发生共格失

稳，θ′和 Ω相也没有演化成 θ相。 
为表征析出相尺寸的整体变化(沿不同方向的尺

寸变化)，定义 lst ddd = 为析出相的标准尺寸，其中

ds和dl分别为析出相沿最小和最大方向的尺寸。对于片

状析出相来说，ds和dl分别为析出相的厚度和直径，对

于球形析出相来说，ds＝dl为析出相的直径。图 3 所示

为两种合金中析出相的标准尺寸和体积分数随时效时

间的演变规律。由图 3 可知，两种合金中析出相的尺

寸和体积分数在时效的早期随着时效时间的增加而增

加(欠时效阶段)，当时效时间达到 13 h(峰值时效)时，

析出相的体积分数达到最大值；随着时效时间的进一

步延长，体积分数不再增加，但析出相尺寸继续增大。

在相同时效时间下，含Ag合金中析出相的体积分数总

是比不含Ag的合金大，而析出相的尺寸则小很多。 
 
3.3  合金的拉伸延性 

表 2 所列为实验测得合金的拉伸延性与时效时间

的关系。由表可知：拉伸延性在时效的早期随着时效

时间的增加而降低，当时效达到峰值后，拉伸延性开

始增加。这种拉伸延性随时效时间的演变规律与合金
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在时效过程中的显微组织演变密切相关。如图 3 所示，

在欠时效阶段，析出相的体积分数和尺寸增大，不可

避免地减小相邻析出相之间的间距，从而减小位错的

有效滑移距离，因此，合金的拉伸延性降低。当合金

时效至峰值时，析出相达到饱和，基体的过饱和状态

消失，析出相的体积分数保持不变。由于析出相与基

体存在界面能，较大的析出相继续长大，而较小的析

出相则消失，因此相邻析出相的间距和位错的有效滑

移距离增加，合金的拉伸延性也相应增加。这种拉伸

延性随时效时间的变化规律与合金屈服强度随时效时

间的变化规律基本相反。一般来说，对于时效可硬化

铝合金，屈服强度随着时效时间的增加先增加，达到

峰值后开始下降，进入过时效阶段。从表 3 同时可以

看出，在相同的时效时间下，含 Ag 合金的拉伸延性

要低于不含 Ag 的合金的拉伸延性。 

 

 
图 2  时效温度为 185 ℃时两种合金在不同时效时间下的析出相 

Fig.2  Precipitates after different aging times for two types of alloys at 185 ℃: (a) Alloy without Ag, 4 h; (b) Alloy with Ag, 4 h;  

(c) Alloy without Ag, 13 h; (d) Alloy with Ag, 13 h; (e) Alloy without Ag, 16 h; (f) Alloy with Ag, 16 h; (g) Alloy without Ag, 20 h; 

(h) Alloy with Ag, 20 h 
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图 3  析出相的标准尺寸和体积分数随时效时间的演变规律 
Fig.3  Relation between standard size(a) and volume fraction(b) of precipitates and aging time 

 
表 2  时效不同时间后合金的拉伸延性 

Table 2  Tensile ductilities of alloys after aging treatment 

Tensile ductility/% 
Aging time/h 

Alloy 1 Alloy 2 

0 33.3 30.5 

0.5 22.8 18.9 

4 20.1 16.1 

10 19.2 14.9 

13 18.7 14.5 

16 18.8 14.6 

20 19.2 15.0 

30 19.9 15.4 

50 20.4 15.8 

 

4  模型计算与实验结果的比较 
 

图 4 所示为模型计算以及实验测得的约化拉伸延

性随时效时间的变化趋势，计算所用的析出相的体积

分数和析出相的尺寸采用图 3 的数据。由图 4 可知，

计算的约化拉伸延性随时效时间的演变规律和实验结

果吻合很好。在时效的早期，约化拉伸延性随着时效

时间的增加而下降。当时效至峰值后，约化拉伸延性

达到最小值。随着时效时间的继续增加，约化拉伸延

性开始增加。这种变化趋势与大多数时效可硬化铝合

金类似，即在欠时效阶段铝合金的拉伸延性随时效时

间的增加而下降，在过时效阶段铝合金的拉伸延性随

时效时间的增加而增加。这种现象已在前面进行讨论，

即在欠时效阶段，析出相的体积分数和尺寸增大，减 

 
图 4  实验测定以及模型计算的约化拉伸延性随时效时间

的变化趋势 

Fig.4  Measured and predicted normalized tensile ductilities 

of Al-Cu-Mg-Ag alloy with aging time 

 
小相邻析出相之间的间距和位错的有效滑移距离，从

而降低合金的拉伸延性；在过时效阶段，析出相的体

积分数保持不变，而平均尺寸增加，这增加相邻析出

相的间距和位错的有效滑移距离，从而提高合金的拉

伸延性。 从力学角度来说，变形过程中当位错密度在

材料中的某一处达到饱和时，材料开始出现失稳变形，

即合金已不能容纳更多的位错，此时材料在饱和位错

密度区(一般是在强化相与基体相连的界面)形成裂纹

以释放能量。当位错的几何滑移间距减小时，位错在

小的滑移区内更容易达到饱和位错密度，即在变形量

较小时就会开始出现失稳变形(对于单轴拉伸即出现

缩颈)，从而有较小的拉伸延性。因此，对于时效可强

化的铝合金而言，在时效过程中拉伸延性的变化趋势

直接取决于析出相的体积分数和尺寸。 
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由图 4 可知，早期发展的多相材料的多尺度延性

模型适用于 Al-Cu-Mg-(Ag)合金。这种模型可以用来

量化材料延性与显微组织的关系(析出相的含量和尺

寸)。从模型的解析和实验结果可知，时效过程中屈服

强度和拉伸延性是相互矛盾的，控制合金在欠时效阶

段或过时效阶段虽然可以提高合金的拉伸延性，但是

将不可避免地降低合金的屈服强度。因此，通过增加

合金元素来提高强度的手段同时将伴随着伸长率下降

的现象。 
 

5  结论 
 

1) 模型的计算结果与实验数据吻合很好。Al-Cu- 
Mg-(Ag)合金的拉伸延性与时效过程中析出相的体积

分数和尺寸有重要关系，析出相主要通过改变位错的

几何滑移距离来影响合金的拉伸延性。Ag 的加入可以

提高 Al-Cu-Mg 合金中析出相的体积分数，从而提高

合金的强度，但将不可避免地减小位错的几何滑移距

离，从而降低合金的拉伸延性。 
2) 在时效过程中，合金的拉伸延性首先随着时效

时间的延长而降低，达到时效峰值后，拉伸延性随着

时效时间的进一步延长而增大。在欠时效阶段，析出

相的体积分数和尺寸增大，减小相邻析出相之间的间

距和位错的有效滑移距离，从而降低合金的拉伸延性；

在过时效阶段，析出相的体积分数保持不变，而平均

尺寸增加，增加相邻析出相的间距和位错的有效滑移

距离，从而提高合金的拉伸延性。 
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