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摘 要：研究了  2195 合金大规格锻造管的淬火与时效工艺。通过拉伸试验、金相显微仪和透射电镜考察了热处 

理工艺参数对其力学性能和显微组织的影响。淬火敏感性试验表明，产品必须采用水冷方式淬火，但对冷却水的 

温度可以不作严格控制。不同温度的人工时效工艺试验表明，低温峰值时效可以使产品获得较高的强度和理想的 

伸长率，而时效温度升高将导致沉淀相粗化，使产品的强度下降。合理的 2195 合金锻造管的淬火工艺为 500 ℃ 

固溶、水冷淬火，人工时效制度为 150 ℃时效 195 h。 
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Abstract: Heat  treatment  technologies  for  a  large­sized,  forged  tube  of  alloy  2195  were  studied.  The  effects  of  heat 

treatment  parameters  on  the  mechanical  properties  and  microstructure  of  the  product  were  investigated  by  means  of 

tensile test, metallography and transmission electron microscopy. The results of quenching­sensitivity test show that, the 

product must be quenched by water cooling, but no strict limitations are required to the water temperature. The results of 

tensile  test  for  artificial  aging at  different  temperatures  show  that  the  product  can  achieve high  strength  and desirable 

ductility  via  peak­aging  at  a  relative  low  temperature.  The  increase  of  aging  temperature  leads  to  coarsening  of 

precipitates, and hence decreases the strength of the product. The suitable heat treatment technologies for the alloy 2195 

forged tube should be that, solution­treated at 500 ℃, water quenching and then artificial aging at 150 ℃  for 195 h. 
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铝锂合金因具有高比强度和高比刚度的特点，被 

认为是航空、航天领域具有竞争力的结构材料 [1−2] 。美 

国雷诺金属公司 (RMC)开发的高强可焊铝锂合金 
AA2195(Al­4.0Cu­1.0Li­0.4Mg­0.4Ag­0.12Zr) 用 以 替 

代美国航天飞机巨型外挂燃料箱的传统用材 
AA2219 [3−4] ， 于 1998年 6月在美国国家宇航局(NASA) 
的  STS­91 发射任务中首次得到商业应用。在那次发 

射中，用 2195合金制造的“发现号”航天飞机的超轻 

燃料箱(SLWT)与传统燃料箱相比质量减轻 3  t以上， 

使航天飞机向空间站的运输能力提升达 50%。 

关于 2195合金的组织强化机理已有广泛研究 [5−9] ， 

结果证明，该合金通过采用应变时效工艺(T851 处理) 
可获得高强度性能，其实质是，在人工时效前，通过 

拉伸或冷轧的方式对产品实施冷变形，产品在后续的 
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人工时效阶段可以获得更好的沉淀强化效果。这是因 

为冷变形产生的位错可以促进强化相的非均匀形核析 

出 [10−11] 。通常，应变时效工艺对于板材、型棒材等产 

品适用，但对于锻造类产品，由于产品尺寸或形状的 

限制，往往无法实施冷变形，只能依靠单一人工时效 
(即 T6处理)进行强化。 

本文作者开发的  2195  合金大口径管材规格为 
d 540 mm×20 mm×1 500 mm，替代 LD10合金，对 

力学性能有较高的要求。该管材通过锻造加工的方式 

成形，外形特点为直径大、长度短，在热处理过程中 

难以通过拉伸方式实施冷变形，只能进行“淬火+人 

工时效”的  T6 处理。在此，针对这种大口径管材产 

品的特点，研究了热处理工艺参数对其力学性能与微 

观组织的影响规律，希望建立获得良好产品性能的最 

佳热处理工艺制度。 

1  实验 

采用 2195合金工业规格圆锭， 进行双级均匀化退 

火，然后在 60 MN水压机上进行自由锻开坯，制成锻 

造坯料；将该坯料置于内径 570  mm胎模内，进行模 

锻，冲制毛坯管；最后，将毛坯管机加工成  d  540 
mm×20 mm×1 500 mm规格成品管材。 

从上述管材取样开展热处理工艺试验，力学性能 

试样沿金属延展方向(管材轴线方向)切取。为了考察 

产品的淬火敏感性，研究了其在不同的冷却介质(空 

气、90  ℃沸水、50 ℃温水、25 ℃冷水、0  ℃冰水) 
中淬火后的时效性能与金相组织。对于产品的  T6 人 

工时效工艺， 研究了其在 150~180 ℃温度范围内时效 

的力学性能变化规律，并借助  TEM 观察了其时效析 

出行为。 

力学性能测试在 AG−IS  100  kN电子拉伸试验机 

上进行， 执行 GB/T 228—2002标准；对淬火组织的金 

相观察采用 OLYMPUS­BHM 光学显微镜；时效态微 

观形貌观察采用 TECNAI  G 2  20透射电子显微镜，加 

速电压 200 kV。 

2  实验结果 

2.1  合金的淬火敏感性 

图 1 所示为产品在 500 ℃固溶处理 1  h、经不同 

冷却介质淬火、在 160 ℃时效 50  h 后测得的力学性 

能。由图 1可见，当采用空冷方式淬火时，伸长率较 

高、强度很低，实际上材料并没有获得有效的热处理 

强化，表明 2195合金对淬火冷却速率较为敏感，空冷 

淬火难以产生淬火效应；当采用水冷方式淬火时，材 

料均能获得明显的淬火效应，强度显著提高；而且， 

淬火冷却水的温度对力学性能不产生明显影响，表明 
2195合金具有理想的淬透性。 

图 1  淬火冷却介质对 2195­T6力学性能的影响 

Fig. 1  Effects of quenching coolants on mechanical properties 

of 2195­T6 

相应的金相显微组织见图  2。从图  2(a)可看出， 

空冷淬火后呈现出的显微组织其实更接近退火状态的 

组织，这一特征与图 3 的力学性能结果相对应。而水 

冷淬火的显微组织均为典型淬火组织(见图 2(b)、(c))。 

这一结果说明， 为了达到 2195合金临界淬火冷却速率 

的要求，必须采用水冷方式淬火，但对水温不需要进 

行特殊规定，可以根据实际的产品规格及工艺需求， 

在较宽的范围内调整淬火水温。 

2.2  合金的时效工艺 

图 3 所示为产品在不同温度下的 T6 时效强化曲 

线。 由图 3可以看到， 在 150 ℃的时效进程非常缓慢， 

至 195 h 才达到峰值；在 160 ℃时效明显加快，66 h 
可达到峰值；在 170和 180 ℃时效达到峰值的时间更 

分别缩短为 38和 12 h。 

由图 3可知，在 150 ℃时效的产品具有最高的强 

度及满意的塑性， 综合力学性能最好； 在160和 170 ℃ 

时效的性能相对比较接近，从峰值力学性能来看，产 

品在 160 ℃时效的抗拉强度略高于 170 ℃时效的， 但 
160  ℃时效的屈服强度和伸长率略低于  170  ℃时效
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图 2  冷却介质对 2195合金淬火组织的影响 

Fig. 2  Effect of coolants on microstructure of alloy 2195 after 

quenching: (a) Cooled in air; (b) Cooled in water of 50 ℃; (c) 

Cooled in water of 0 ℃ 

的；在 180 ℃时效时，过时效倾向非常明显，且在过 

时效状态下的强度水平很低： 抗拉强度低于 500 MPa、 

屈服强度不足 450 MPa。综上所述，可以将 2195合金 

锻造管的 T6人工时效制度确定为 150 ℃、195 h，在 

该制度下，产品可以获得最佳的力学性能指标。 

2.3  合金的时效析出行为 

图 4 所示为 150 ℃时效的 TEM 观察结果。从图 
4(a)看到，2195合金在时效早期(150 ℃时效 2 h)就形 

图 3  2195合金锻造管在不同温度下的人工时效曲线 

Fig. 3  Artificial aging curves of 2195 forged tube at different 

aging temperatures 

成 GP 区，这是因为 2195 合金 Cu 含量较高，基体溶 

质原子的过饱和度较大， 因而具有较大的时效驱动力， 

溶质原子容易偏聚而形成 GP 区，这也从侧面验证了 
2195合金淬火时需要采用较快的冷却速率；从图 4(b) 
可以看到，150  ℃时效  50  h，{100}α 面上析出大量
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图 4  150 ℃时效不同时间的沉淀相形貌 

Fig. 4  TEM images of precipitates aged at 150 ℃  for different times: (a) 2 h; (b) 50 h; (c) 195 h; (d) 250 h 

θ′ (Al2Cu)相，这实质上是 GP区进一步聚集长大的结 

果；图 4(c)表明，150 ℃时效至峰值状态(195  h)，主 

要的析出相变成{111}α面的 T1(Al2CuLi)相，其分布较 

为均匀、弥散，θ′ 相则相对较少；图 4(d)则显示，至 
250  h 的过时效状态，T1 相明显粗化，θ′ 相已难以被 

观察到。 

从图 4可知， 2195合金在 150 ℃时效的典型脱溶 

序列为：GP区→θ′ →θ′ +T1→T1。在欠时效阶段，合 

金主要依靠θ′ 相强化，在峰值时效及过时效状态，主 

要的强化相为 T1 相。 

图 5 所示为产品分别在 160、170 和 180 ℃下时 

效的沉淀相形貌。从图 5(a)可见，160 ℃时效的 T1 相 

形态与  150 ℃时效的  T1 相形态相近，并且可以观察 

到少量θ′ 相同时存在。在图 5(b)和图 5(c)中，T1 相的 

形态基本保持不变，但几乎很难观察到θ′ 相了，说明 

随着时效温度升高，T1 相的析出比θ′ 相更占优势。比 

较图 5(a)、(b)、(c)可发现，随着时效温度升高，{111}α 
面的片层状T1 相的厚度应略有增加。 从图 5(d)则可见， 

在完全过时效的状态下 T1 相的粗化非常明显， 表明高 

温、长时间时效导致 T1 相长大。 

3  沉淀强化机理分析 

可热处理强化型高强度铝合金的组织特征是在基 

体的{111}α 面或{100}α 面上可析出片状或棒状的沉 

淀相 [12] 。NIE等 [13] 指出，{111}α 面上的析出相(如 T1) 
所产生的强化效应高于{100}α 面上的析出相(如θ′ )。 

这可以解释为，θ′ 相为超点阵有序结构，与基体保持 

共格或半共格位向关系，能够被位错切割，其主要强 

化效应来自切割机制的化学强化效应；T1 相为密排六 

方结构，与基体不共格，但从惯析位向关系看，T1 相 

的原子密排面和密排方向与α(Al)基体的相应晶面和 

晶 向 是 平 行 的  [14]  ， 即 ：  Al ) 111 //( ) 0001 ( 
1 T  和 

Al ] 110 //[ ] 0 1 10 [ 
1 T  ，这就意味着，在α(Al)基体密排面 

上滑移的位错有可能穿越至  T1 相的密排面上并切过 
T1 相，但这种切割需要较大的临界分切应力，只有当 

位错塞积达到一定程度时才可发生。因此，T1 相的强 

化效应首先来自因阻碍位错滑移的  Orowan 机制。当 

位错塞积至一定程度而穿越 T1 相后， 其强化效应还将 

来自因切割机制所产生的化学强化效应，也就是说，



中国有色金属学报  2012 年 4 月 1092 

图 5  2195­T6锻造管在不同时效温度下的沉淀相形貌 

Fig. 5  TEM images of precipitates  for 2195­T6  forged  tube aged  at different  temperatures: (a) 160 ℃, 48 h; (b) 170 ℃, 38 h; 

(c) 180 ℃, 12 h; (d) 180 ℃, 100 h 

T1 相是具有混合强化机制的强化相，其强化效果要超 

过依靠单一强化机制的θ′ 相。 由此可知，在 150 ℃的 

欠时效状态，由于只有θ′ 相提供强化，故材料强度不 

高；峰值时效状态下，T1 相是主要的强化相，并伴以 
θ′ 相的补充强化(见图 4(c))， 材料获得了最高的强度； 

过时效状态，如图 4(d)所示，T1 相明显粗化、θ′ 相近 

于消失，因而材料综合力学性能有所下降。 

由于2195合金既含{111}α 面的T1 相、 也含{100}α 
面的θ′ 相，因此， 其强度水平远远高于主要依靠θ′ 相 

强化的 LD10 合金的强度水平。最佳的强化效果来自 

于弥散片状析出相形成连续的网络状(类似于图  4(c) 
所示的形貌)， 因为这种形态的沉淀相组织对位错滑移 

具有最大的阻碍作用。对  150  ℃峰值时效态的 
2195­T6  锻造管的拉伸试验结果显示其力学性能如 

下：抗拉强度 562 MPa、屈服强度 528 MPa、伸长率 
7.3 %，这与其显微组织形态是吻合的。 

如图 5所示，在更高的时效温度下，T1 相的析出 

更加优先， 这是因为在更高温度下亚稳态的θ′ 相比平 

衡态的 T1 相需要更长的形核孕育期。 铝锂合金因强化 

相在特定位向被切割而具有共面滑移现象 [15] ，由此导 

致位错容易在晶界塞积而引起低能沿晶断裂，降低材 

料的塑性和韧性。如前所述，与基体不共格的 T1 相在 

特定位向上也是能够被位错切过的。T1 相一旦被位错 

成功穿越，它就不能起到分散共面滑移、改善材料塑 

韧性的作用。因此，随着时效温度升高，尽管 T1 相更 

容易析出并长大， 但由于 T1 相对分散共面滑移所起的 

作用不明显，因而材料的塑韧性仍然会变差，正如图 
3中伸长率曲线所表现的趋势：随着时效温度的升高， 

产品的伸长率总体降低。 

4  结论 

1) 2195合金是对淬火冷却速率敏感的材料。 产品 

必须采用水冷方式进行淬火，但对淬火水温可以不作 

特别要求。 
2)  2195 合金锻造管采用低温峰值时效可以获得 

理想的力学性能，其主要的强化相为弥散、片状的 

{111}α 面  T1(Al2CuLi)相，并辅以少量{100}α 面θ′ 
(Al2Cu)相。随着时效温度提高，T1 相逐渐粗化，产品
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强度将下降。 
3) 2195合金锻造管的最佳热处理工艺制度如下： 

500 ℃、1 h 固溶处理＋水冷淬火＋150 ℃、195 h 时 

效，在该制度下产品可以获得最高的强度和理想的伸 

长率。 
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