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摘  要：研究时效前预拉伸对 Al-Cu-Mg-Ag合金析出相和力学性能的影响。结果表明：165 ℃时效前的预拉伸可

提高合金的峰值硬度及强度，延长峰值时效的时间；合金的主要强化相是 Ω相和 θ′相，预拉伸引入的位错抑制了

Ω 相的析出与长大，细化 Ω 相的尺寸，同时促进 θ′相的析出；时效前未经变形时，合金出现峰值的时间是 10h,

对应的 σb为 492 MPa；时效前经 4%预拉伸变形后，合金出现峰值的时间是 18 h，对应的 σb为 508 MPa。 
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Abstract: The effects of prestretching before aging on the precipitated phases and mechanical properties of 
Al-Cu-Mg-Ag alloy were studied. The results show that the prestretching before aging increases the peak hardness and 
tensile strength and increases the time of peak-ageing at 165 ℃. The main precipitated phases are Ω phase and θ′ phase. 
The precipitation and growth of Ω phase are restrained by dislocation owing to prestretching, while the dislocation refines 
the size of Ω phase and also promotes the precipitation of θ′ phase. The time of peak-aging for the alloy during 
non-prestretching emerges before aging is 10 h and the corresponding tensile strength is 492 MPa. The time of 
peak-ageing for the alloy during 4% prestretching emerges before aging is 18 h and the corresponding tensile strength is 
508 MPa. 
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作为航空工业主要用材的 Al-Cu-Mg 系铝合金具

有较高的强度和良好的耐热性能，但是主要用在 100 
℃以下的工作环境。当温度超过 100 ℃时，合金中的
主要强化相 θ′相的粗化使其力学性能显著下降[1]，导

致其在飞机上的应用受到很大的限制，因此需要发展

新的耐热铝合金以满足航空工业的需要。近年来，人

们在高 Cu与Mg质量比的Al-Cu-Mg合金中加入少量
的 Ag，使得合金中析出一种新的时效强化相 Ω，该相
在 150~250 ℃的温度下具有优良的热稳定性[2−4]，从而

使合金的耐热性能得到显著提高。 
形变热处理是把时效硬化和加工硬化相结合的一

种方法，目前被广泛用于铝合金以提高其强度和耐热

性能。RINGER等[5]研究6%的冷变形对Al-4Cu-0.3Mg- 
0.4Ag铝合金析出相的影响，发现时效前 6%的冷变形
减小 Ω 相的尺寸和密度。BEFFORT 等[6]研究了喷射

沉积 Al-Cu-Mg-Ag-Mn-Ti-Zr铝合金，认为时效前预拉
伸引入的位错有助于 Ω 相和 θ′相的形核。我国对
Al-Cu-Mg-Ag铝合金的研究尚处于初级阶段，与世界
先进水平还有较大的差距，而且主要集中在时效硬化

的常规热处理工艺对其性能的影响，对 Al-Cu-Mg-Ag
铝合金的形变热处理研究分析相对较少[7]。因此，本

文作者研究Al-Cu-Mg-Ag合金在 165 ℃时效前经预拉 
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伸变形和未经变形后的组织演变和性能的变化，从而

揭示预拉伸对Al-Cu-Mg-Ag合金析出相和性能影响的
本质。 
 

1  实验 
 
实验采用厚度为 50 mm的半连续铸造扁锭，其主

要化学成分见表 1。铸锭经 505 ℃、24 h均匀化处理
后，在 460 ℃热轧至 5 mm, 经中间退火后冷轧成厚度
为  2.5 mm的板材。冷轧板在 515 ℃固溶处理 1 h后
室温水淬，其中一部分试样直接在 165 ℃时效，另一
部分试样立即进行 4%的预拉伸，然后在 165 ℃进行     
时效。 
采用 HV−50 维氏硬度计检测时效后合金板材的

硬度，每个样测 10个点(上下表面各取 5个点)，取平
均值。拉伸测试在岛津 AG−100KNA试验机上进行，
取 3个试样的平均值。电镜薄膜样品采用电解双喷减
薄，电解液为 30%(体积分数)硝酸+70%甲醇，电压为
10~12 V，电流为 50~70 mA, 温度控制在−20 ℃以下。
透射显微组织在 JEM−2010透射电镜上进行观察。 
 
表 1  实验合金的化学成分 

Table 1  Chemical composition of experimental alloy(mass 

fraction, %) 

Cu Mg Ag Mn Zr Ti Fe Si Al

5.20 0.40 1.02 0.20 0.17 0.05 ＜0.05 ＜0.05 Bal.

 

2  实验结果 
 
2.1  合金板材的力学性能 
图 1所示为合金板材在 165 ℃时效前经 4%预拉

伸变形和未经变形的等温时效硬化曲线，从图 1可以
看出，时效过程为典型的三阶段时效，即欠时效、峰

时效和过时效。合金的时效响应明显不同，时效前未

经预拉伸变形的合金在 10 h就达到时效峰值，硬度为
172HV，然后随时效时间的延长，合金的硬度略有下
降。时效前经 4%预拉伸变形的合金在 18 h达到时效
峰值，峰值硬度为 176HV，过时效阶段合金的硬度略
有降低，但是高于时效前未经预拉伸变形时合金的硬

度。 
表 2所列为合金在不同时效阶段和时效状态下的

室温力学性能。从表 2可以看出：在欠时效阶段，时
效前经 4%预拉伸变形合金的强度比时效前未经变形 

 

 
图 1  合金在 165 ℃时效前经 4%预拉伸变形和未变形的等

温时效硬化曲线 

Fig.1  Isothermal age-hardening curves of alloys by 

non-prestretching and 4% prestretching at 165 ℃ 
 
表 2  在不同时效阶段和时效状态下合金的力学性能 

Table 2  Mechanical properties of alloy at different ageing 

stages and states 

State Ageing stage
Ageing 

time/h 
σb/MPa σ0.2/MPa δ/%

Underageing 2 456 415 18.7

Peak-ageing 10 492 455 15.2
Non- 

prestretching
Overageing 48 467 428 10.8

Underageing 2 441 399 16.3

Peak-ageing 18 508 468 12.9
4% 

prestretching
Overageing 48 483 444 9.8

 
时合金的强度低。峰时效前经 4%预拉伸变形后合金
的抗拉强度达到 508 MPa, 而时效前未经变形时合金
的抗拉强度只有 492 MPa；在随后的过时效阶段，经
预拉伸变形后合金的强度也明显高于未经变形时合金

的；在时效的不同阶段，时效前经预拉伸变形后合金

的伸长率都比时效前未经变形时合金的伸长率低。 
 
2.2  合金的透射显微组织 
图 2所示为合金在峰时效和过时效后的透射显微

组织和对应的选区电子衍射谱。图 2(a)所示为峰时效
前未经预拉伸变形时的透射显微组织，电子束平行于

基体〈 111 〉方向(见图 2(b))，此时合金中析出大量的 Ω
相和 θ′相，Ω相的体积分数较大，尺寸约为 40~50 nm，
θ′相的体积分数较小，尺寸约为 40 nm。图 2(c)所示为 
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图 2  合金在峰时效和过时效后的透射显微组织与选区电子衍射谱 

Fig.2  TEM images and corresponding SAD patterns of alloys at peak-ageing and overageing: (a) Non- prestretching, peak-ageing; 

(b) SAD patterns of Fig2(a); (c) 4% prestretching, peak-ageing; (d) SAD patterns of Fig.2(c); (e) Non-prestretching, overageing; (f) 

4% prestretching, overageing 
 

峰时效前经 4%预拉伸变形后的透射显微组织，电子
束平行于基体〈 221 〉方向(见图 2(d))，此时 Ω相的体积
分数较大，尺寸约为 25 nm左右，θ′相的体积分数有
所增加，尺寸约为 30 nm。由此可以看出，时效前的
预拉伸细化 Ω 相的尺寸。图 2(e)和 2(f)所示分别为过
时效前经 4%预拉伸变形和未变形后合金的透射显微
组织。可以看出，此时 θ′相有所减少，尺寸达到 80~100 
nm，片层厚度增加，Ω相数量也有所减少，尺寸约为
80 nm。 
图 3所示为峰时效时 Ω相的高分辨组织形貌。图

3(a)所示为峰时效前未经变形时 Ω 相与基体界面的高
分辨形貌图，此时 Ω相与基体保持半共格关系，厚度
方向的尺寸约为 4 nm。图 3(c)所示为峰时效前经 4%
预拉伸变形后 Ω 相与基体界面的高分辨的组织形貌

图，此时 Ω相仍与基体保持半共格关系，厚度方向的
尺寸约为 2.5 nm，可以看出，时效前的预拉伸细化了
Ω相的尺寸。从图 3(b)和(d)可以看出，时效前经预拉
伸变形后，Ω 相在厚度方向上减少了两个原子层厚度
的距离，位错的存在使得大量的 Cu 原子和空位被吸
引到位错附近，从而降低了 Cu原子向 Ω相扩散的速
率，所以峰时效前经预拉伸变形后 Ω在厚度方向的尺
寸较小。正是因为如此，合金经预拉伸处理后主要析

出强化相 Ω的尺寸较小，分布均匀，从而提高了合金
的强度。 
 
3  分析与讨论 
 
对于本试验的 Al-5.2Cu -0.4 Mg-1.02Ag合金，由 
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图 3  峰时效时 Ω相的高分辨组织形貌及其与基体的界面结构 

Fig.3  High resolution morphologies of Ω phase and its interface with matrix at peak-aging: (a) Non-prestretching; (b) Interface 

between Ω phase and matrix obtained by FFT in Fig.3(a); (c) 4% prestretching; (d) Interface between Ω phase and matrix obtained by 

FFT in Fig.3(c) 

 
于 Cu原子与空位的结合能很高 ( 0.12 eV), 因此，Cu
原子的空位扩散机制在该合金时效过程中析出相的形

成起到重要的作用。合金经过固溶处理并淬火后，形

成了过饱和固溶体，其中存在大量的自由空位，这些

空位会出现以下几种情况[8]：1) 空位被 Mg 和 Ag 原
子所束缚，形成Mg、Ag原子簇与空位的聚合体，作
为 Ω 相形核的核心；2) 自由空位湮没在晶界等缺陷
处；3) 空位聚集成空位团，崩塌形成位错环作为新相
形核的核心；4) 自由空位与 Cu原子相互作用而促进
Cu原子的扩散。在上述几种情况中, 大部分的自由空
位最有可能和 Cu原子相结合，这是因为合金中 Cu的
摩尔分数比其它合金元素的要高(见表 1)，自由空位除
用于形成Mg、Ag原子与空位的聚合体的需要外，剩
余的空位基本上与 Cu原子相结合，促进 Cu原子的扩
散，从而加速 Ω相的形核与长大。 
本实验中的合金属于高 Cu 与 Mg 质量比的

Al-Cu-Mg系合金, 其典型的时效过程如下：σ过饱和
固溶体→GP(Ⅰ) 区→θ″相→θ′相→θ(CuAl2) 
相[9-11]。由于时效前的预拉伸引入的大量位错是空位

最有效的吸收源, 使扩散到位错的空位数量增加, 而
使参与沉淀析出 GP ( ) Ⅰ 区的空位数目减少, 因而合
金基体中 GP ( ) Ⅰ 区数目减少。θ′相一般优先在位错

处形核,由于预变形引入位错, 给 θ′相提供有效的形核
位置, 从而使 θ′相形核数目增加[7,12]。同时，淬火后的

过饱和固溶体中的溶质原子浓度较高, 位错密度增加
后, 溶质原子与位错交互作用, 在位错周围富集形成
的气团数目也相继增加, 这些富集溶质原子的气团也
是 θ′相形核的核心[13−15]。因此，欠时效前未经预拉伸

变形后的合金的主要析出相为Ω相，而欠时效前经4%
预拉伸变形后合金的主要析出相是 θ′相。由于 Ω相的
强化效果要比 θ′相的强化效果好，因此在欠时效阶段，
时效前经 4%预拉伸变形后合金的强度要低于时效前
未经变形后合金的强度。 
在峰时效阶段，时效前经 4%预拉伸变形后，合

金的强度高于时效前未经变形后合金的强度(见表 2)，
同时达到峰值的时间延长(见图 1)。这是因为预拉伸虽
然引入了大量位错，这些位错能促进 θ′相的析出，但
是时效时间的延长又有利于Ω相的析出，从总体上看，
峰值时效时，Ω 相和 θ′相的体积分数应分别趋于达到
最大值，这是一个动态的平衡过程。欠时效前，经 4%
预拉伸变形后合金的主要析出相是 θ′相，此时 Ω相数
量较少，因此，在随后的时效过程中，Ω 相的析出与
充分长大都比时效前未经预拉伸变形时需要的时间

长，这就导致时效前经预拉伸变形后的合金达到峰值
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强度的时间延长。由于达到峰值时效的时间较长，时

效前经预拉伸变形后的合金在欠时效向峰时效转变的

过程中，Ω相充分析出。另一方面，从图 3可以明显
看出，预拉伸细化 Ω相在厚度方向的尺寸，主要原因
是预拉伸引入的位错作为空位的吸收源使得Ω相附近
的空位和大量的Cu原子扩散到位错密度较大的区域，
使得 Ω相与基体界面处的 Mg和 Ag原子的扩散速度
减小，延缓 Ω相在厚度方向上的增厚速率，因此，Ω
相在厚度方向上的尺寸较时效前未经预拉伸变形时 Ω
相的尺寸小，所以其强度也要高于时效前未经预拉伸

变形合金的。 
 

4  结论 
 

1) Al -Cu - Mg -Ag合金具有较好的热稳定性和塑
性，时效前的预拉伸延长峰值时效时间，提高峰值强

度。 
2) 合金的主要强化相是 Ω相和 θ′相。时效前的预

拉伸延缓 Ω相的析出，促进 θ′相的析出，细化 Ω相的
尺寸。预拉伸引入的大量位错是空位最有效的吸收源, 
给 θ′相提供有效的形核位置。 

3) 预拉伸引入的位错附近吸附大量的 Cu原子，
降低 Cu原子向 Ω相扩散的速率，因此，峰时效前经
预拉伸变形后，Ω 相在厚度方向上的尺寸较未经变形
的小两个原子层的距离。 
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