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AlMgSiCu合金时效状态对 

疲劳过程及断裂特征的影响 

黄昌军，刘春辉，陈江华，冯佳妮，桑 益，廖元飞，陈 刚 

(湖南大学 材料科学与工程学院，长沙  410082) 

摘 要：采用疲劳测试、拉伸试验、金相显微电镜、扫描电镜和透射电镜技术研究不同时效处理状态的  AlMg 
SiCu 合金在循环载荷作用过程中力学性能的演变和疲劳断口特征。结果表明：过时效合金的疲劳寿命最长，峰 

值时效合金的疲劳寿命最短；欠时效和峰值时效合金的屈服强度在疲劳过程中出现下降，且欠时效合金表现得尤 

为显著，欠时效合金的伸长率随循环次数的增加而增加；过时效合金的强度在疲劳过程中得到提高，而伸长率在 

疲劳寿命后期出现大幅下降。疲劳裂纹在样品表面萌生后倾向于沿晶界增殖并形成裂纹源区，过时效合金在射线 

状裂纹增殖区与瞬断区之间还出现了沿晶扩展区。 

关键词：AlMgSiCu合金；析出相；疲劳；力学性能；断口形貌 

中图分类号：TG111.5；TG113.25  文献标志码：A 

Effect of precipitation state on fatigue process and 
fracture characteristics of AlMgSiCu alloy 

HUANG Changjun, LIU Chunhui, CHEN Jianghua, FENG Jiani, SANG Yi, LIAO Yuanfei, CHEN Gang 

(College of Materials Science and Engineering, Hunan University, Changsha 410082, China) 

Abstract: Under  cyclic  loading  the  evolution  rules of mechanical properties  and  the  fractographs of  the AlMgSiCu 
alloy  samples  aged  for  different  times were  investigated by the  fatigue  test,  tensile  test,  optical microscopy,  scanning 
electron microscopy  (SEM) and transmission electron microscopy  (TEM). The results  show  that  the  fatigue  life of  the 
overaged alloy is the longest, while that of the peakaged alloy is the shortest. The yield strengths of the underaged and 
peakaged  alloys  decrease  during  the  fatigue  process,  especially  for  the underaged  alloy, while  the  elongation  of  the 
underaged  alloy  increases  steadily with  the  increase  of  fatigue  cycles.  For  the  overaged  alloy,  the  strength  increases 
during the  fatigue process, whereas  the  elongation drops sharply  in  the late  fatigue  stage. The  fatigue  fracture  analysis 
reveals  that  the  cracks are inclined  to grow along  the grain boundary after  initiating on the  specimen’s surface and the 
cracksourceregions  form.  Interestingly,  grain  boundary  separation  regions  were  observed  between  the  raylike  crack 
growth region and the overloading region in the overaged alloy. 
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可热处理强化的 AlMgSi(Cu)合金的比强度高， 

并具有良好的成型、焊接和抗腐蚀性能以及可循环利 

用等优点，目前已经成为高速列车和轻量化铝制汽车 

车辆的首选车体材料 [1−4] 。通常，这些构件在服役过 

程中的失效方式主要是疲劳破坏。有研究表明，铝合 

金在疲劳过程中会形成位错环、滑移带及位错胞，这 

些微结构特征与应变幅值和循环次数相关 [5−7] ， 并且位 

错在滑移带内随交变载荷反复切过析出相而使其溶 
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解 [8] 。这种由外部输入的机械能强化颗粒中的溶质原 

子驱入固溶体中溶解，从而使溶质原子重新分配，在 

疲劳过程中可能动态改变析出强化合金的微结构 [9] 。 

因此，研究不同析出状态的 AlMgSiCu 合金在疲劳 

过程中力学性能的演变规律及其微观机制有助于加深 

人们对显微结构与疲劳特性的理解，从而在此基础上 

优化热加工工艺，制备疲劳性能优良的合金。 
JUIJERM  等 [10] 开展了室温条件下应力控制的疲 

劳实验，发现欠时效态 6110 合金(AlMgSiCu 合金) 
样品表现出循环硬化，而峰值时效和过时效样品则表 

现出循环软化。他们认为这种差异是合金中的析出状 

态不同造成的，并与位错−析出相及位错−位错之间的 

反应相关。不同时效处理状态的 AlMgSiCu 合金的 

析出状态不同，使得车体或零部件在服役过程中微结 

构的演变情况可能不同，从而使合金力学性能的演变 

规律不同，但是关于这方面的研究并不充分。因此， 

本文作者研究欠时效、峰值时效和过时效状态的 
AlMgSiCu 合金在疲劳过程中力学性能的演变规律 

及疲劳断裂特征，为深入了解该类合金的析出相对疲 

劳行为的影响及位错−位错和位错−析出相之间的反 

应对裂纹形核与扩展的影响提供基础。 

1  实验 

实验合金的名义化学成分列于表  1。采用半连续 

方法铸造，铸锭在  550 ℃均匀化  15  h  后热轧至  10 
mm，退火后经多道冷轧最终至 3 mm厚的板材。合金 

在 560 ℃固溶 0.5  h 后用水淬火至室温，然后立即在 
180 ℃油浴炉中进行人工时效，选取经时效 0.5、8及 
72 h后的样品分别作为合金的欠时效态、峰值时效态 

和过时效态。合金板材的晶粒结果采用光学显微镜观 

察，合金欠时效、峰值时效和过时效态的微观结构则 

用 JEOL JEM 3010透射电镜来表征。透射电镜试样在 

双喷电解减薄仪上制备，电解液为硝酸与甲醇的混合 

液，其体积比为 1:3。疲劳样品的长度方向为薄板的轧 

制 方向，尺寸见图 1 实线所示；拉伸试样(见图 1 虚 

线所示)从经过一定循环次数的疲劳样品中心截取， 这 

样可以检测不同循环次数样品的拉伸性能。疲劳样品 

表 1  AlMgSiCu合金的化学成分 

Table  1  Chemical  composition  of AlMgSiCu  alloy  (mass 

fraction, %) 

Al  Mg  Si  Cu  Others 
Bal.  0.75  0.75  0.8  ＜0.3 

图 1  试样尺寸规格 

Fig. 1  Dimensions of  sample (Unit: mm) (incision of  tensile 

specimen plotted by dash line from fatigue specimen drawn by 

solid line , thickness of fatigue specimen is 3 mm) 

和拉伸样品分别根据  ASTM  E466−07  和  ASTM 
E8M−04而设计。疲劳实验在MTS 810型液压伺服材 

料试验机上进行应力比为 0.1的拉−拉疲劳试验， 频率 

为 30 Hz，正弦波。达到疲劳寿命而断裂的样品用 FEI 
Quanta 200环境扫描电镜进行断口观察。 

2  结果与分析 

2.1  时效硬化特性 

合金固溶后的时效硬化曲线如图 2 所示，合金固 

溶态的硬度为 44.8HV。从图 2可知，该合金具有明显 

的时效硬化现象，硬度在时效 1 h内快速增加，经过 8 
h 达到峰值，其硬度值为 126.4HV。合金时效 72 h后 

硬度明显下降，其后硬度曲线一直呈下降趋势。合金 

的硬度曲线经历了明显的欠时效、峰值时效和过时效 
3个阶段。 3种时效状态合金的硬度和拉伸性能见表 2。 

图 2  AlMgSiCu合金的时效硬化曲线 

Fig.  2  Hardness  curve  of  AlMgSiCu  alloy  (Inset  shows 

hardness curve in early stage, and horizontal axis is logarithmic 

scale,  so  that differences  in hardness  can be  clearly  identified. 

Note that hardness values of 0.5, 8 and 72 h have error bars)
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表 2  AlMgSiCu 合金在不同时效处理状态时的硬度及拉 

伸性能 

Table 2  Hardness and tensile properties of AlMgSiCu alloy 

with different aging treatments 

Condition 
Aging 
time/h 

Hardness, 
HV0.5 

σ0.2/MPa  σb/MPa  δ/% 

Underaged  0.5  111.8  281.7  346.5  16.4 

Peakaged  8  126.4  335.8  368.4  15.6 

Overaged  72  115.8  255.9  292.7  16.8 

2.2  合金显微组织 

轧制合金样品经时效处理后的晶粒结构如图 3 所 

示，晶粒沿轧向方向被拉长，轧制面上晶粒呈椭圆状， 

而垂直于轧向平面上的晶粒则呈扁饼状。在人工时效 

过程中晶粒及第二相颗粒没有发生明显的变化。 

图 3  合金经时效处理后的伪三维光学显微像 

Fig. 3  Pseudo 3D optical micrograph of artificially aged alloy 

合金经固溶淬火后立即进行人工时效，在时效过 

程中硬化相的析出序列遵循 [11] ：SSSS→Clusters/GP 
zones→β″，L，S，C，Q′→Q。经固溶淬火后合金的 

过饱和固溶体(SSSS)在时效过程中首先形成原子团簇 
(Clusters)，GP  区在这些非常细小的溶质原子团簇上 

形核并且长大 [12] ，GP 区是大量溶质原子占据铝基体 

晶格位置形成的有序排列，也是合金早期强度的主要 

来源。β″相普遍存在于硬度达到峰值的 AlMgSi(Cu) 
合金中，是 AlMgSi 三元合金最主要的强化相；L、 
S、C 和 Q′相都是 Q 相的亚稳前驱相 [11] 。图 4(a)所示 

为欠时效合金中均匀析出大量细小的 GP 区。峰值时 

效合金(见图 4(b))中除存在大量沿铝基体 〉 〈001 方向生 

长且衬度较浅的短针状析出相外，还有少量横截面沿 
〉 〈001  Al 拉长成矩形的板条状析出相。 峰值时效合金中 

横截面为圆形针状析出相的典型高分辨像(见图 4(c))， 

从其傅立叶变换和单胞点阵参数可以判断该析出相为 
β″相(点阵参数为 a=1.156 nm， c=0.675 nm， β=105.3°)。 

横截面为矩形的板条状析出相的高分辨像如图 4(d)所 

示。过时效合金中，板条状析出相明显增长，数量密 

度增大且显著粗化(见图 4(e))。图 4(f)所示为过时效阶 

段粗化的板条状析出相。对大量峰值时效和过时效合 

金沿 〉 〈001  Al 方向生长且长度大于10 nm上的析出相尺 

寸的相对频率进行统计发现：峰值时效样品中的析出 

相尺寸多集中在 10~30 nm； 而过时效合金的析出相尺 

寸主要分布在 60~130  nm，尺寸分布相对分散，这表 

明可能存在多种析出相。 

在时效过程中 AlMgSiCu四元合金比 AlMgSi 
三元合金形成更细小且弥散分布的析出相，析出相体 

积分数更大 [11] ，这样位错运动变得更加困难，所以具 

有更高的强度和更大的疲劳裂纹增殖抗力 [13] 。 
AlMgSiCu 合金中析出相种类较多而复杂，并且析 

出状态对合金成分非常敏感 [14] ，经过长时间时效或高 

温退火后形成的平衡相为板条状的 Q相。铝合金中析 

出相的尺寸、分布、种类、数量密度及体积分数决定 

合金的性能。在本实验中所用 AlMgSiCu 四元合金 

在峰值硬度时存在大量短针状的 β″相， 这表明 β″相仍 

可能是主要的强化相。Q相的前驱相 C、L、S及 Q′， 

这些亚稳相的长度方向即 〉 〈001  Al 方向与铝基体完全 

共格，但是垂直于这个方向上有不同的晶体取向和横 

截面形 状 [11] 。从图  4(a)可以看出，欠时效状态样品 

中主要析出细小而弥散分布的针状 GP 区；而峰值时 

效样品中主要是针状  β″相及其前驱相和少量板条状 

的 L 相(见图  4(b))；过时效样品中析出相较为粗大， 

主要是板条状 C相和 Q′相 [15] (见图 4(e))。 

2.3  时效状态对合金疲劳寿命的影响 

合金经不同时间时效后晶粒仍具有相同的尺寸、 

形状及分布状态，而纳米析出相的状态却显著不同， 

其力学性能也有较大差别。欠时效、峰值时效和过时 

效合金疲劳试验所施加的最大应力为各时效状态合金 

自身屈服强度的  0.75 倍，即为  0.75σ0.2。当施加载荷 

高于弹性极限而低于屈服强度时，材料除发生弹性变 

形外，还会发生微观塑性变形 [16−17] ，微观塑性变形的 

累积对微裂纹的萌生和裂纹增殖有重要影响 [18−19] ，因 

此，所选载荷便于考察疲劳过程中微观塑性变形对合 

金的微观结构、力学性能及疲劳断裂的影响。 
3 种时效状态合金所施加载荷与疲劳寿命与之间 

的关系如图 5所示。 欠时效合金所施加的载荷为 211.3 
MPa，经过 134  547 循环周次发生断裂；峰值时效样 

品具有最大的屈服强度，故所加载荷也最大，其值为 
251.9  MPa，但是疲劳寿命却为三者中最短，仅为 
56  031循环周次；过时效所加载荷为 191.9  MPa，为
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图 4  3种不同时效状态合金晶内析出相的 TEM像(入射电子束为〈001〉Al 方向) 

Fig.  4  TEM  images  of  three  different  aged  alloys with  beam  direction  parallel  to 〈001〉Al  zone  axis  (corresponding  fast  Fourier 

transform (FFT) is placed in upper right corner, respectively): (a) Underaged; (b) Peakaged; (c), (d) Highresolution TEM (HRTEM) 

images of typical precipitates in peakaged alloy; (e) Overaged; (f) HRTEM image of typical precipitate in overaged alloy 

三者中最小， 经历循环周次为 161 033。 上述结果表明： 

施加载荷越大，其疲劳寿命越短。事实上，合金经过 

不同时间时效后的晶粒和第二相颗粒具有相同的状态 

(见图  2)，而析出相状态差别显著(见图  4)，这说明  3 
种不同时效状态的合金在施加载荷为各自屈服强度 
0.75倍的情况下，疲劳寿命的差别是析出状态不同造
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图 5  3种时效状态合金所施加的载荷大小及相应的疲劳寿命 

Fig.  5  Applied  loads  and  corresponding  fatigue  life  of 

specimens with three different aging states 

成的，而过时效合金具有更强的承受循环载荷作用的 

能力。 

2.4  疲劳过程中力学性能的演变 

不同时效处理状态的疲劳样品分别经历疲劳寿命 

的 0.2、0.6和 0.9倍(即 0.2Nf、0.6Nf 及 0.9Nf)的循环次 

数，并以此作为疲劳过程的早期、中期和后期观察点 

以得到疲劳过程中力学性能的演变规律。图 6 所示为 
3 种时效状态合金在各自疲劳过程的早期、中期和后 

期拉伸性能的变化。由图 6 可知，3 种时效状态合金 

的屈服强度变化都有一个共同的特点，即在疲劳过程 

的早期都呈增大趋势(见图  6(a))。欠时效和峰值时效 

合金在疲劳过程的中期和后期屈服强度出现下降，欠 

时效合金的屈服强度下降得更加显著，由疲劳过程早 

期的 290.4  MPa降到后期的 225.4  MPa。过时效合金 

的屈服强度经过早期的增大后，在中期及后期趋于平 

稳。欠时效合金与峰值时效合金抗拉强度的变化趋势 

相似，且两者在后期都明显降低。值得注意的是，过 

时效合金却明显不一样，疲劳过程后期抗拉强度明显 

增大，由早期的  314.3  MPa 增大到  339.5  MPa(见图 
6(b))。观察其伸长率变化(见图 6(c))， 发现欠时效合金 

随着循环次数增加，其断后伸长率也增加，尤其是疲 

劳过程后期出现明显的增加；在 3 个疲劳阶段峰值时 

效合金试样的断后伸长率都变化不大；而过时效合金 

在疲劳过程的后期伸长率急剧降低，仅为 2.4%。 

所选 3种不同时效状态的合金实质上对应着 3 种 

不同的析出状态。合金的力学性能在疲劳过程中表现 

出不同的变化趋势，这很可能与最初析出状态的不同 

导致疲劳过程中位错结构、析出相的溶解或长大及位 

图 6  合金在疲劳过程中拉伸性能的演变 

Fig. 6  Evolution of tensile properties of alloys during fatigue 

process:  (a)  Yield  strength;  (b)  Ultimate  tensile  strength; 

(c) Elongation 

错与析出相的反应情况不同相关 [10−21] 。在循环应力作 

用下合金在疲劳过程的早期形成一定密度的位错，使 

位错进一步运动变得困难，这很可能是造成合金疲劳 

早期屈服强度增大的原因。随着循环次数的增加，欠 

时效和峰值时效合金中位错反复切过析出相，扰乱了
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溶质原子间的关联，并减弱了析出相对位错的钉扎作 

用，加上疲劳过程后期表面微裂纹的出现，这些因素 

导致合金屈服强度和抗拉强度在疲劳后期出现显著下 

降。而过时效合金析出相粗大，位错难以切过，使得 

位错在析出相周围缠结，造成位错进一步运动的阻力 

增大， 故其屈服强度和抗拉强度非但不降低反而升高。 

欠时效合金中由于析出相易被位错切过，疲劳过程中 

比峰值时效和过时效合金更容易激活其他滑移系，因 

此，随着循环次数的增加，欠时效合金断后伸长率增 

大，而峰值时效合金的伸长率却没有很明显的变化。 

过时效合金的粗大析出相难以被位错切过，随着位错 

堆积的增多，变形越来越困难，且后期可能形成微裂 

纹，所以，在疲劳后期断后伸长率出现急剧下降。 

2.5  疲劳断口形貌 

采用扫描电镜观察疲劳断裂后试样的断口形貌 
(见图  7)。疲劳裂纹萌生于试样表面或近表面，如图 

7(b)中箭头所指的缺口是微裂纹萌生后沿与应力轴成 
45°角的最大切应力方向沿晶扩展的证据。疲劳源区 

内疲劳裂纹的扩展速率很慢，所以疲劳源区的断口通 

常比疲劳扩展区和瞬断区更平坦，放射状射线条纹的 

延长线交汇于此区。图  7(a)所示为欠时效合金疲劳断 

口形貌，疲劳断口分为疲劳源区(图 7(a)中区域 1，图 
7(b)所示为图 7(a)中区域 1 的放大形貌)、疲劳裂纹扩 

展区(图  7(a)中区域  2，图  7(c)所示为图  7(a)中区域 2 
的放大形貌)及瞬断区(图 7(a)中区域 3，图 7(d)所示为 

图  7(a)中区域  3  的放大形貌)。疲劳裂纹扩展区(图 
7(a)中虚线包围的圆形区域)呈放射状射线条纹特征， 

从该区放大后的扫描电镜照片(图  7(c))中观察到疲劳 

辉纹及微裂纹。疲劳辉纹是由不同的断裂面相交而形 

成的台阶。瞬断区的断裂形貌已经与试样静载断裂相 

似，为典型的穿晶断裂。 

图  8(a)所示为峰值时效试样的疲劳断口形貌。峰 

值时效试样中裂纹源区(图 8(a)中区域 1，即图 8(b))出 

图 7  欠时效态合金疲劳断裂后的断口形貌 

Fig. 7  Fractographs of underaged samples after fatigue fracture: (a) Overall morphology; (b) Morphology of crack source arrow 

shows initial crack growth direction with (45° angle from axis); (c) Enlarged image of zone 2; (d) Enlarged image of zone 3
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图 8  峰值时效态合金疲劳断裂后的断口形貌 

Fig.  8  Fractographs  of  peakaged  samples  after  fatigue 

fracture:  (a)  Overall  morphology;  (b)  Morphology  of  crack 

source  (arrow  shows  initial  crack  growth  direction  with  45° 

angle from axis) 

现了明显的沿晶分离，疲劳裂纹扩展区(图 8(a)中虚线 

及样品边缘及疲劳源区边缘围成的区域)及瞬断区与 

欠时效状态样品的相似。峰值时效的疲劳裂纹扩展区 

很大，边界呈明显的圆弧状，面积为 3 种时效状态试 

样中最大。 

图 9(a)所示为过时效试样的断口形貌。 观察发现： 

过时效疲劳断口出现两个疲劳源区(图 9(a)中的区域 1 
和 2)，过时效试样的疲劳源区与欠时效及峰值时效一 

样也出现了沿晶分离的特征(见图  9(b))。过时效试样 

疲劳断裂断口形貌与欠时效和峰值时效试样疲劳断裂 

断口形貌存在显著的不同的是：过时效疲劳样品呈放 

射状射线条纹特征的扩展区很小(图  9(a)中两短虚线 

与样品边缘及 1、2 裂纹源区分别围成的区域)，虽然 

图 9  过时效态合金疲劳断裂后的断口形貌 

Fig.  9  Fractographs  of  peakaged  sample  after  fatigue 

fracture:  (a)  Overall  morphology  (there  are  two  crack 

initiations circled by solid lines for zones 1 and 2); (b) Enlarged 

image  of  zone  1  45°  (arrow  shows  initial  crack  growth 

direction  with    angle  of  from  axis);  (c)  Enlarged  image  of 

zone 3 (characteristic of intergranular fracture)
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存在两个疲劳源，但两个疲劳裂纹扩展区面积之和明 

显小于欠时效和峰值时效试样的；而且放射状射线条 

纹特征的裂纹扩展区与瞬断区之间还出现了一大片沿 

晶断裂的区域(图 9(a)中区域 3，即两短虚线与长虚线 

及样品边缘围成的区域)。 过时效试样的疲劳裂纹很可 

能经过射线状扩展后变为沿晶扩展，最后才出现由于 

剩下的横截面积不能承受载荷作用而发生近乎瞬间的 

静载断裂。 

因晶界对裂纹增殖的阻力比晶内对裂纹增殖的阻 

力小，裂纹萌生于表面后开始缓慢地沿着晶界增殖。 
NANNINGA 等 [22] 认为在这一过程中晶界上的 AlFeSi 
第二相颗粒对裂纹源区的沿晶分离起重要作用。在裂 

纹增殖最初阶段，裂纹与外力轴向约成  45°方向发展 
(如图 7(b)、8(b)和 9(b)中箭头所指)。裂纹生长到一定 

长度后，裂纹扩展逐渐偏离  45°角的方向，最终在宏 

观上与外加载荷垂直。随着裂纹的不断扩展，进入一 

个相对稳定的裂纹扩展区域(见图 7(c))， 即裂纹扩展速 

率为一个常数。随着裂纹长度的增加，裂纹的张开程 

度随之增大，造成疲劳辉纹间距也增大。当裂纹张开 

程度增大到一个定值后，裂纹将进入快速扩展期，即 

裂纹扩展速率呈几何级数增加，此时的断裂特征与静 

载时的类似(见图  7(d))。过时效合金在射线状的疲劳 

裂纹扩展区与瞬断区之间还出现了一个裂纹沿晶扩展 

区，这可能是因为过时效合金的粗大析出相使位错难 

以切过而使裂纹的扩展转至阻力较小的晶界造成的。 

3  结论 

1) 欠时效与峰值时效AlMgSiCu合金的屈服强 

度出现降低，欠时效试样屈服强度的降低在疲劳后期 

尤为显著。欠时效合金的伸长率随着循环次数的增加 

而增大，峰值时效的变化却不明显。过时效合金的屈 

服强度和抗拉强度则随着疲劳次数的增加而增加，但 

是断后伸长率在疲劳后期急剧降低。 
2)  裂纹萌生于表面并缓慢地沿着晶界增殖且与 

外力轴向约成 45°方向发展，裂纹源区出现沿晶分离。 

过时效试样疲劳断口在呈放射状射线特征的疲劳裂纹 

扩展区与瞬断区之间还出现一个裂纹沿晶扩展区。 
3)  AlMgSiCu 合金欠时效、峰值时效和过时效 

试样在各自循环载荷(0.75σ0.2)下进行拉–拉疲劳实 

验，发现过时效合金具有更强的抗疲劳能力。 
4)  AlMgSiCu 合金在峰值时效状态下存在大量 

β″相，而其他相较少。这表明本实验中所用 AlMgSi 
Cu 合金峰值时效条件下  β″相仍然可能是最主要的强 

化相。 
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