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铝合金析出强化颗粒的微合金化调控
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摘　 要: 微合金化是目前改善铝合金结构材料综合力学性能最为高效的方法之一ꎮ 而如何有针对性地选择利用微合金化手

段ꎬ 实现更为有效的微合金化效果ꎬ 并在更深层次理解微合金化作用机制ꎬ 是研发高性能铝合金结构材料长期以来所面对的

瓶颈与挑战ꎮ 藉由原子探针技术等多种先进实验测试技术及第一性原理等计算模拟手段ꎬ 铝合金中的微合金化研究在近期取

得了诸多引人注目的成果ꎬ 对微合金化机理的理解也向更精细的纳米层级乃至原子层级迈进ꎮ 结合当前国内外有关微合金化

铝合金中析出相优化改性的一系列最新进展ꎬ 分别阐述了 ３ 类典型的微合金化机制ꎬ 包括: 作为异质点促进原有析出相形核ꎻ

提供界面偏聚以提升析出相热稳定性ꎻ 析出额外的强化相以进一步提升合金强度ꎬ 并对其进一步的复合微合金化机制做了探

讨ꎮ 文末对铝合金微合金化研究的发展趋势进行了展望ꎮ
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1　 前　 言

铝合金材料作为目前最为重要的轻质结构材料ꎬ 在

航空航天、 汽车船舶、 机械制造以及电力传输等战略领

域占据尤为重要的地位[１－４] ꎮ 其中ꎬ 时效强化型铝合金

因其优异的综合力学性能、 抗疲劳性能、 耐腐蚀性以及

宽阔的性能可调控性而得到了广泛的应用ꎮ 有报道指出ꎬ
航空航天器中时效强化型铝合金的用量可达铝合金总用

量的 ９０％以上[４] ꎮ 而随着业界对于结构轻量化需求的不

断高涨ꎬ 新一代产业转型升级对于铝合金的选材标准日

趋严苛ꎮ 在与复合材料等新材料进行激烈竞争的同时ꎬ
铝合金材料必须不断向着高比强、 高比模、 高损伤容限

和耐热、 耐蚀方向发展[２ꎬ ４] ꎮ
一般而言ꎬ 传统时效强化型铝合金被归类为以 ２ｘｘｘ

(Ａｌ￣Ｃｕ)系[５－７] 、 ６ｘｘｘ(Ａｌ￣Ｍｇ￣Ｓｉ)系[８ꎬ ９] 、 ７ｘｘｘ(Ａｌ￣Ｚｎ￣Ｍｇ)
系[１ꎬ ２]为代表的几大合金体系ꎮ 所选择的主合金化元素
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(Ｃｕꎬ Ｍｇꎬ Ｓｉꎬ Ｚｎ 等)往往遵循一定规律: 在高温均具有

较大的固溶度(质量分数>１％ [１０] )ꎬ 且这一数值随温度降

低而剧烈下降ꎮ 因此ꎬ 通过高温固溶与低温人工 /自然时

效处理的组合ꎬ 具有该类元素的铝合金材料往往可以获

得相对较高体积分数 ( ｆｖ > １％ [１０ꎬ １１] ) 的纳米析出相

(θ′￣Ａｌ２Ｃｕ
[１２ꎬ １３] ꎬ η′￣Ｚｎ２Ｍｇ[２]等)ꎬ 通过强烈阻碍位错运

动而使合金材料出现明显的时效硬化行为ꎬ 呈现出优异

的室温力学性能ꎮ 然而ꎬ 单纯调整主合金化元素配比ꎬ
或仅靠优化热处理制度往往对合金析出行为及时效响应

的调控作用极为有限ꎮ 相对地ꎬ 微合金化[３ꎬ １４ꎬ １５] 作为铝

合金成分优化的代表性工作ꎬ 旨在通过痕量的元素添加ꎬ
通过实现合金微观组织优化ꎬ 进而显著改良合金材料力

学性能ꎬ 因而得到学界及工业界持续重视与长足发展ꎮ
近年来ꎬ 国内外在该领域已然进行了大量的探索ꎬ 取得

了一系列重要进展ꎮ 但微量元素在时效强化型铝合金中

的存在形式及其微观机制仍存在多种观点和分歧ꎮ 继续

开展此类的研究ꎬ 并不断进行相关技术和经验积累ꎬ 并

从理论上加以深化和总结ꎬ 将为实际工业应用中的微合

金化设计提供坚实的理论支持与有益的参考借鉴ꎮ
本文旨在回顾近期微合金化在时效强化型铝合金材

料中的应用与发展ꎬ 针对微合金化在典型时效强化型铝

合金体系中的应用ꎬ 试图阐明并总结微合金化机制与其

关键设计思路ꎮ

2　 微合金化元素存在形式与其作用机制

时效强化型铝合金中ꎬ 微合金化元素的选择往往追

求 ３ 类典型的基于对析出相改性的优化效果ꎬ 也对应了 ３
种代表性的微合金化机制:

第一类以锡(Ｓｎ)、 硅(Ｓｉ)、 锗(Ｇｅ)、 铟(Ｉｎ)等元素

为代表ꎮ 该类微合金化元素往往具有相对主合金化元素

更快的扩散速率[１６ꎬ １７] ꎬ 以及与主合金元素及空位均具有

较高的结合能[９ꎬ １８－２０] ꎬ 在时效早期阶段能够快速以纳米

级异质颗粒析出、 作为异质形核点ꎬ 或捕获空位与主合

金元素形成复杂团簇[２１－２３] ꎬ 进而强烈促进 /加速第二相

的形核和析出过程(尺寸、 密度、 形貌等)ꎬ 显著提升析

出强化效果ꎮ
第二类则以钪(Ｓｃ)、 硅(Ｓｉ)、 银(Ａｇ)等微合金化元

素为代表ꎮ 其微合金化机理主要源于其在原有析出相 /基
体界面的偏聚行为[６ꎬ １２ꎬ ２４－２９] ꎬ 通过引起相界面的 Ｇｉｂｂｓｉａｎ
界面溶质过剩而显著降低沉 淀 相 与 基 体 间 的 界 面

能[１２ꎬ ２５] ꎬ 有效抑制析出相粗化行为ꎮ 其多数具有显著提

升合金材料的抗时效软化能力与高温稳定性的作用ꎮ
第三类以稀土(ｒａｒｅ ｅａｒｔｈꎬ ＲＥ)元素与过渡元素( ｔｒａｎ￣

ｓｉｔｉｏｎ ｍｅｔａｌꎬ ＴＭ) 为范例ꎬ 包含目前研究最深入的钪

(Ｓｃ)、 铒(Ｅｒ)、 锆(Ｚｒ)等元素ꎮ 该类元素往往兼具多项

微合金化效果ꎬ 且具有独特的共格 Ｌ１２ 型 Ａｌ３Ｘ(Ｘ ＝ ＲＥꎬ
ＴＭ)纳米析出相[１ꎬ １０ꎬ １５ꎬ ３０－３２] 的形成能力ꎬ 除了作为主合

金化元素的调节者ꎬ 还可提供传统强化相之外的额外强

化贡献ꎬ 因而尤其受到业界的重视ꎮ 但该类元素普遍价

格昂贵ꎬ ２０１９ 年 １ 月 Ｍｉｎｅｒａｌｐｒｉｃｅｓ􀆰 ｃｏｍ 公布的权威数据

显示ꎬ Ｓｃꎬ Ｚｒꎬ Ｅｒ 单 质 元 素 的 价 格 约 为 ＄ ３３００ / ｋｇꎬ
＄ １５５ / ｋｇꎬ ＄ ９５ / ｋｇꎬ 对比 Ａｌ 价格仅为 ＄ １􀆰 ８ / ｋｇ[３３] ꎮ 值

得指出的是ꎬ 考虑到铝合金的微合金化添加往往使用的

是 Ａｌ￣ＲＥ 中间合金ꎬ 实际生产单位并不需要承受如此惊

人的价格ꎮ
显然ꎬ 一种合金元素往往可以具有多种耦合的合金

化效果ꎬ 而如何合理选择和最大化发挥微合金化元素的

微合金化效果也正是广大科研工作者所孜孜追求的目标ꎮ
2􀆰 1　 Sn/In/Sb 微合金化

Ｓｎ 在 Ａｌ￣Ｃｕ 系合金中是最为典型的以异质颗粒辅助

析出相形核为主要机制的微合金化元素ꎮ 痕量 Ｓｎ(原子

百分数约 ０􀆰 ０１％)即可显著提升 Ａｌ￣Ｃｕ 合金的中 θ′￣Ａｌ２Ｃｕ
的数量密度(图 １ａ 和 １ｂ)ꎬ 成倍提高时效硬化效果并使峰

值时效提前出现[５ꎬ １３ꎬ ３４]ꎮ 早期研究认为 Ｓｎ 在 θ′￣Ａｌ２Ｃｕ /基
体界面上存在偏聚[３５] ꎮ 而最近的研究指出ꎬ Ｓｎ 在时效

早期析出的 β￣Ｓｎ 纳米颗粒极为适宜作为 θ′￣Ａｌ２Ｃｕ 的异

质形核质点ꎬ 强烈促进 θ′￣Ａｌ２Ｃｕ 的异质形核作用是其主

要微合金化机制[１３] ꎬ 见图 １ｃꎮ β￣Ｓｎ 与 θ′￣Ａｌ２ Ｃｕ、 Ａｌ 基
　 　

图 １　 Ｓｎ 在 Ａｌ￣Ｃｕ 合金中的微合金化机制: (ａꎬ ｂ)Ａｌ￣１􀆰 ７％Ｃｕ 与 Ａｌ￣

１􀆰 ７％Ｃｕ￣０􀆰 ０１％Ｓｎ 分别在 １９０ ℃ 时效 ３０ ｈ 与 ３ ｈ 的 ＴＥＭ 照

片[５] ꎻ (ｃ)为 θ′￣Ａｌ２Ｃｕ 盘片在 Ｓｎ 颗粒上形核的高角环形暗

场￣扫描透射电子显微镜(ＨＡＡＤＦ￣ＳＴＥＭ)照片[１３]

Ｆｉｇ􀆰 １　 Ｔｈｅ ｍｉｃｒｏａｌｌｏｙｉｎｇ ｅｆｆｅｃｔ ｏｆ Ｓｎ ｉｎ ｔｈｅ Ａｌ￣Ｃｕ ａｌｌｏｙｓ: ＴＥＭ ｉｍａｇｅｓ

ｏｆ Ａｌ￣１􀆰 ７ａｔ􀆰 ％ Ｃｕ ( ａ ) ａｎｄ Ａｌ￣１􀆰 ７ａｔ􀆰 ％ Ｃｕ￣０􀆰 ０１ａｔ􀆰 ％ Ｓｎ ( ｂ )

ａｌｌｏｙｓꎬ ａｇｅｄ ａｔ １９０ ℃ ｆｏｒ ３０ ｈ ａｎｄ ３ ｈꎬ ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙ[５] ꎻ (ｃ)Ａ

ｒｅｐｒｅｓｅｎｔａｔｉｖｅ ｈｉｇｈ￣ａｎｇｌｅ ａｎｎｕｌａｒ ｄａｒｋ￣ｆｉｅｌｄ ｓｃａｎｎｉｎｇ ｔｒａｎｓｍｉｓｓｉｏｎ

ｅｌｅｃｔｒｏｎ ｍｉｃｒｏｓｃｏｐｙ (ＨＡＡＤＦ￣ＳＴＥＭ) ｉｍａｇｅ ｏｆ ａ θ′ ｐｌａｔｅｌｅｔ ｎｕ￣

ｃｌｅａｔｅｄ ｏｎ ａ β￣Ｓｎ ｐａｒｔｉｃｌｅ[１３]

２３２
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体 ３ 者间存在明晰的晶体学位向关系[３４] : ( ００１) Ｓｎ / /
(００１) α￣Ａｌ / / (００１) θ′ꎬ [１１０] Ｓｎ / / [１００] α￣Ａｌ / / [１００] θ ′ꎮ 类似

的异质形核机制也见诸于 Ｉｎ / Ｓｂ 在 Ａｌ￣Ｃｕ 合金中的微合金

化研究成果[３６] ꎮ 有趣的是ꎬ 最近有研究结果是该形核促

进关系在足够高的时效温度将出现反转ꎬ Ｉｎ / Ｓｂ 粒子形核

将落后于 θ′￣Ａｌ２Ｃｕ 形核并依附其上[２０] ꎮ 其主要机制在于

温度改变了 Ｉｎ / Ｓｂ￣Ｃｕ￣空位的结合关系ꎬ 空位由低温时效

(<２００ ℃)时被 Ｉｎ / Ｓｂ 捕获而优先析出 Ｉｎ / Ｓｂ 颗粒ꎬ 转变

为高温时效(２５０ ℃)时被 Ｃｕ 原子捕获而导致 θ′￣Ａｌ２Ｃｕ 领

先析出ꎮ
　 　 Ｓｎ 在 Ａｌ￣Ｍｇ￣Ｓｉ 合金中的应用仅见少量报道ꎮ 特别

地ꎬ 该系合金具有独特的“停放效应” [８ꎬ ３７ꎬ ３８] ꎬ 其主要体

现在固溶￣淬火后在室温停放一定时间将损害随后人工时

效的峰值强度[２２] ꎮ 其微观机制在于 Ｓｉ / Ｍｇ 溶质原子在室

温停放期间的团簇化行为损害了随后的时效析出行为ꎮ
Ｐｏｇａｔｓｃｈｅｒ 等近期报道了仅 ~ ０􀆰 ００４％(原子百分数)的 Ｓｎ
添加即可显著抑制 Ａｌ￣Ｍｇ￣Ｓｉ 的“室温停放效应” [９] ꎮ 三维

原子探针 ( ｔｈｒｅｅ￣ｄｉｍｅｎｓｉｏｎａｌ ａｔｏｍ￣ｐｒｏｂｅ ｔｏｍｏｇｒａｐｈｙꎬ ３Ｄ￣
ＡＰＴ)表征发现 Ｓｎ 原子并未出现在析出相内部富集或相

界偏聚的现象ꎬ 而是均匀分布在基体与析出相中ꎬ 见

图 ２ꎮ 随后的密度泛函理论(ＤＦＴ)计算显示了 Ｓｎ 在室温

停放期间与空位的交互作用是 Ｓｎ 微合金化的主导机制ꎮ
值得指出的是ꎬ Ｃｕ 的微合金化添加同样可以使 Ａｌ￣Ｍｇ￣Ｓｉ
合金在时效早期初始团簇化自由能升高[３９] ꎬ 但却使 β″相
的形成激活能降低[４０] ꎬ 阻止了自然时效时的团簇化[４１]

而显著削弱合金的“停放效应” [８ꎬ ４２] ꎮ 因而在目前商用

６ｘｘｘ 铝合金中更为倾向于有一定比例的 Ｃｕ 添加ꎮ

图 ２　 添加 ０􀆰 ２％Ｓｎ(原子百分数)的 ＡＡ６０６１ 合金在室温停放 ２ 周

后在 １７０ ℃时效 １２ ｈ 后的三维原子探针(ｔｈｒｅｅ￣ｄｉｍｅｎｓｉｏｎａｌ ａｔ￣

ｏｍ￣ｐｒｏｂｅ ｔｏｍｏｇｒａｐｈｙꎬ ３Ｄ￣ＡＰＴ)表征结果[９] ꎬ ＭｇＳｉ 析出相以

４％(原子百分数)的 Ｍｇ / Ｓｉ 等浓度面突出显示

Ｆｉｇ􀆰 ２　 Ｔｈｅ ３Ｄ￣ＡＰＴ( ｔｈｒｅｅ￣ｄｉｍｅｎｓｉｏｎａｌ ａｔｏｍ￣ｐｒｏｂｅ ｔｏｍｏｇｒａｐｈｙ) ｒｅｓｕｌｔ

ｏｆ ＡＡ６０６１ ａｌｌｏｙ ｗｉｔｈ ０􀆰 ２ａｔ􀆰 ％ Ｓｎ ａｄｄｉｔｉｏｎ ａｒｔｉｆｉｃｉａｌｌｙ ａｇｅｄ ａｔ

１７０ ℃ ｆｏｒ ｏｆ １２ ｈ ａｆｔｅｒ ２ ｗｅｅｋｓ ｏｆ ＲＴ ｓｔｏｒａｇｅꎬ ＭｇＳｉ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅｓ

ａｒｅ ｉｎｄｉｃａｔｅｄ ｂｙ ４ａｔ􀆰 ％ ｓｅｍｉｔｒａｎｓｐａｒｅｎｔ ｉｓｏｃｏｎｃｅｎｔｒａｔｉｏｎ ｓｕｒｆａｃｅｓ

ｏｆ Ｍｇ ａｎｄ Ｓｉ[９]

2􀆰 2　 Si/Ge 微合金化

由于作为 Ａｌ￣Ｍｇ￣Ｓｉ 系和 Ａｌ￣Ｓｉ 系的主合金化元素ꎬ Ｓｉ
的微合金化工作主要集中在 ２ｘｘｘ 系铝合金中ꎮ 一般认

为ꎬ Ｓｉ 的引入可以改善 Ａｌ￣Ｃｕ￣Ｍｇ 合金的时效硬化行

为[４３ꎬ ４４] ꎬ 以此为基础设计的 ２６１８ 铝合金后被广泛应用

于超 音 速 喷 气 式 飞 机 上 的 蒙 皮 及 铆 钉 构 件[４４] ꎮ
Ｈｕｔｃｈｉｎｓｏｎ 等研究者[４４]早期通过在 Ａｌ￣２􀆰 ５Ｃｕ￣１􀆰 ５Ｍｇ(质量

分数ꎬ％)合金中添加<０􀆰 ５％的 Ｓｉ 观察到了 ２００ ℃时效时

的峰值硬度提升ꎬ 并发现在峰值时效时细小均匀分布盘

板条状的 ＧＰＢ 区是最主要的强化相ꎬ 而非传统观念认为

的 Ｓ 相ꎮ 随后 Ｍｉｔｌｉｎ 等[４５ꎬ ４６] 尝试了在 Ａｌ￣Ｃｕ 合金中引入

更高含量的 Ｓｉ 或 Ｓｉ￣Ｇｅꎬ 发现在时效时 Ｓｉ(Ｓｉ￣Ｇｅ)颗粒优

先析出而作为形核质点促进了 θ′￣Ａｌ２Ｃｕ 的析出ꎬ 并提高

峰值硬度ꎬ 具有与前文提到的 Ｓｎ 微合金化类似的作用ꎮ
然而在实际生产实践中ꎬ 由于 Ｓｉ 易与 Ｆｅꎬ Ｍｎ 等过渡金

属元素在凝固或均匀化阶段形成粗大的金属间化合

物[４７ꎬ ４８] ꎬ 如 α￣Ａｌ８Ｆｅ２Ｓｉ、 β￣Ａｌ９Ｓｉ２Ｆｅ２、 ＡｌＣｕＦｅＳｉ 等ꎬ 因而

通常被作为杂质元素而在除 Ａｌ￣Ｓｉ、 Ａｌ￣Ｍｇ￣Ｓｉ 系以外系列

的铝合金中被严格控制[４８ꎬ ４９] ꎮ
无独有偶ꎬ Ｂｉｓｗａｓ[２５] 等研究者通过 ３Ｄ￣ＡＰＴ 在 Ｗ３１９

(Ａｌ￣７􀆰 ３８Ｓｉ￣１􀆰 ５４Ｃｕ￣０􀆰 １７Ｆｅ￣０􀆰 ３５Ｍｇ￣０􀆰 １３Ｍｎ￣０􀆰 ０５Ｚｎꎬ 原子

百分数ꎬ％)合金中发现并表征了 θ′￣Ａｌ２Ｃｕ / α￣Ａｌ 界面上的

较强烈的 Ｓｉ 和较弱的Ｍｇ 偏聚ꎬ 而 Ｚｎꎬ Ｆｅꎬ Ｍｎ 元素均未

表现出类似的偏聚行为ꎬ 见图 ３ａ ~ ３ｃꎮ 值得注意的是ꎬ
该 Ｓｉ 偏聚是非局域化的ꎬ 其浓度随向析出相核心延伸而

递减ꎬ 亦即在 Ｓｉ 界面偏聚之外同时出现了 Ｓｉ 在 θ′析出相

内部的富集ꎮ 同时ꎬ θ′析出相的半共格面( ｓｅｍｉ￣ｃｏｈｅｒｅｎｔ
ｉｎｔｅｒｆａｃｅｓꎬ ＳＣＩｓ)相对于共格面(ｃｏｈｅｒｅｎｔ ｉｎｔｅｒｆａｃｅｓꎬ ＣＩｓ)具
有高达 ２~３ 倍的峰值 Ｓｉ 界面浓度ꎮ 围绕相对 Ｇｉｂｂｓｉａｎ 界

面过剩理论( ｒｅｌａｔｉｖｅ Ｇｉｂｂｓｉａｎ ｉｎｔｅｒｆａｃｉａｌ ｅｘｃｅｓｓ[５０] )ꎬ 相关

的热动力学模型被建立起来ꎬ 定量表征了这种相界偏聚

行为带来了一定的 α￣Ａｌ / θ′界面能降低ꎮ 随后ꎬ 在仅含有

痕量 Ｓｉ ( ０􀆰 ０２ ~ ０􀆰 ０３％ꎬ 质量分数) 的 Ａｌ￣Ｃｕ 的合金中ꎬ
ＧＰＩＩ 区以及 θ′析出相的相界面上也观察到了类似的 Ｓｉ 偏
聚ꎬ 其在界面的峰值浓度甚至可多达基体中含量的 ~ １１
倍ꎬ 偏聚量也随着时效温度提高而增长[１２] ꎮ 相关的第一

性原理计算进一步证实了该类偏聚 /富集行为的热力学稳

定性[１２ꎬ ２５] ꎬ 并指出 Ｓｉ 在 θ′析出相中取代 Ｃｕ 的亚点阵位

置是热力学稳定的ꎮ
　 　 一定程度上ꎬ Ｇｅ 在铝合金中的微合金化作用类似于

Ｓｉꎬ 因其均具有较高的空位结合能[１９] 和扩散速率[１６ꎬ ２１] ꎬ
均可以起到一定的促进析出的作用ꎬ 并具有诱发新相形

成的倾向ꎮ Ｒｉｎｇｅｒ 等发现[５１] ꎬ 痕量 Ｇｅ 加入 Ａｌ￣Ｃｕ￣Ｍｇ 合

金中可以显著细化 θ′析出ꎬ 并通过 Ｍｇ￣Ｇｅ 的强烈交互作

３３２
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图 ３　 代表性的一个 θ′析出相的 ３Ｄ￣ＡＰＴ 重构图ꎬ ２０％Ｃｕ(原子百分数)等浓度面用以显示相界(ａ)ꎻ 共格面(ｂ)与半共格面(ｃ)沿与 θ′ / α￣Ａｌ

界面相对距离的 Ａｌꎬ Ｃｕꎬ Ｍｇꎬ Ｓｉ 和 Ｚｎ 的浓度曲线ꎬ 图中垂直实线标示界面的位置[２５]

Ｆｉｇ􀆰 ３　 ３Ｄ￣ＡＰＴ ｒｅｃｏｎｓｔｒｕｃｔｉｏｎ ｏｆ ａ ｒｅｐｒｅｓｅｎｔａｔｉｖｅ θ′ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅꎬ ａ ２０ａｔ􀆰 ％ Ｃｕ ｉｓｏｃｏｎｃｅｎｔｒａｔｉｏｎ ｓｕｒｆａｃｅ ｄｅｌｉｎｅａｔｅｓ ｔｈｅ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅ ｂｏｕｎｄａｒｙ (ａ)ꎻ Ｃｏｎｃｅｎ￣
ｔｒａｔｉｏｎｓ ｏｆ Ａｌꎬ Ｃｕꎬ Ｍｇꎬ Ｓｉꎬ ａｎｄ Ｚｎ ａｓ ａ ｆｕｎｃｔｉｏｎ ｏｆ ｄｉｓｔａｎｃｅ ｆｒｏｍ ｔｈｅ ｃｏｈｅｒｅｎｔ (ｂ) ａｎｄ ｓｅｍｉｃｏｈｅｒｅｎｔ ( ｃ) θ′ / α￣Ａｌ ｉｎｔｅｒｆａｃｅｓꎬ ｔｈｅ ｌｏｃａｔｉｏｎ ｏｆ

ｅａｃｈ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ｉｓ ｄｅｐｉｃｔｅｄ ｗｉｔｈ ａ ｖｅｒｔｉｃａｌ ｌｉｎｅ[２５]

用抑制 Ｓ(Ａｌ２ＣｕＭｇ)相与 σ(Ａｌ５Ｃｕ６Ｍｇ２)相的形成ꎬ 同时

发现在 θ′相内部出现了不寻常的富 Ｍｇ￣Ｇｅ 的二次析出ꎮ
Ｌｉａｏ 等[５２] 在类似的 Ａｌ￣Ｃｕ￣Ｍｇ￣Ｇｅ 体系中报道了类似的富

Ｃｕ￣Ｍｇ￣Ｇｅ 的针状纳米析出ꎬ 而典型的 Ｓ′相的析出则被强

烈抑制ꎬ 时效后合金的屈服强度以及抗时效软化能力得

到了极大提升ꎮ 同样ꎬ Ｚｈｅｎｇ 等[２１]进一步报道了 Ｇｅ 微合

金化诱导了两种典型的富 Ｍｇ￣Ｇｅ 团簇与富 Ｃｕ 团簇的形

成ꎬ 并在随后的时效过程中分别转化为富 Ｍｇ￣Ｇｅ 针状析

出与 θ′￣Ａｌ２Ｃｕ 析出ꎬ 使合金的峰值时效硬化值提高 ２５％
同时缩短了 ５０％的峰值时效时间ꎮ
2􀆰 3　 Ag 微合金化

由于 Ａｇ 较为昂贵的价格ꎬ 单独的 Ａｇ 在 Ａｌ￣Ｃｕ 合金

中添加的研究工作往往仅在理论层面开展ꎮ Ａｇ 在 Ａｌ 中
重要的析出形式为近球状 Ｇ􀆰 Ｐ􀆰 区[５３ꎬ ５４] 及在惯习面

{１１１} α￣Ａｌ 面上析出的盘片状 γ′ ( ＡｌＡｇ２ )
[５５] ꎮ 富 Ａｇ 的

Ｇ􀆰 Ｐ􀆰 区往往较为稳定ꎬ 甚至可以在 １７０ ℃时效 １２０ ｈ 后

仍然大量存在且不转变为 γ′相[５３] ꎮ 在 Ａｌ￣Ａｇ￣Ｃｕ 合金中ꎬ
γ′往往在淬火后形成的位错环上领先析出ꎬ 形成独特的

椭圆环绕状、 锯齿状的多个析出组合(ａｓｓｅｍｂｌｉｅｓ) [５６] ꎮ θ′
随后依附于已存在的该结构而析出ꎬ 因而大多呈现相互

平行的生长方向ꎬ 见图 ４ａꎮ 高角环形暗场￣扫描透射电子

显微镜( ｈｉｇｈ￣ａｎｇｌｅ ａｎｎｕｌａｒ ｄａｒｋ￣ｆｉｅｌｄ ｓｃａｎｎｉｎｇ ｔｒａｎｓｍｉｓｓｉｏｎ
ｅｌｅｃｔｒｏｎ ｍｉｃｒｏｓｃｏｐｙꎬ ＨＡＡＤＦ￣ＳＴＥＭ)观察显示ꎬ 这些 θ′析
出相通常具有双原子层界面 Ａｇ 原子偏聚ꎬ 见图 ４ｂꎬ 有

效降低了 θ′￣Ａｌ２Ｃｕ / α￣Ａｌ 界面能ꎮ 同时ꎬ 这种偏聚行为往

往伴随着临近 γ′中 Ａｇ 原子的消耗并引起 γ′的溶解[２４ꎬ ５６] ꎬ
见图 ４ｃ~４ｅꎮ

图 ４　 含有 θ′与 γ′析出相的一个析出组合(ａ)ꎻ ＨＡＡＤＦ￣ＳＴＥＭ 照片展示了在 θ′ / Ａｌ 界面的双原子层的 Ａｇ 偏聚ꎬ 电子束方向近<１１０>α￣Ａｌ(ｂ)ꎻ

ＨＡＡＤＦ￣ＳＴＥＭ 照片 (ｃ)与对应的 ＥＤＸ 元素分布 (ｄꎬ ｅ) [２４]

Ｆｉｇ􀆰 ４　 Ａｎａｓｓｅｍｂｌｙ ｏｆ θ′ ａｎｄ γ′ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅｓ(ａ)ꎻ ＨＡＡＤＦ￣ＳＴＥＭ ｉｍａｇｅ ｓｈｏｗｓ ｔｈｅ ｂｉｌａｙｅｒ ｏｆ Ａｇ ｓｅｇｒｅｇａｔｉｏｎ ｔｏ ｔｈｅ θ′ / Ａｌ ｉｎｔｅｒｆａｃｅｓꎬ ｗｉｔｈ ｔｈｅ ｅｌｅｃｔｒｏｎ ｂｅａｍ ｃｌｏｓｅ

ｔｏ <１１０>α￣Ａｌ(ｂ)ꎻ Ａ ｆｕｒｔｈｅｒ ＨＡＡＤＦ￣ＳＴＥＭ ｉｍａｇｅ (ｃ) ａｎｄ ｃｏｒｒｅｓｐｏｎｄｉｎｇ ＥＤＸ ｍａｐｓ(ｄꎬ ｅ) ｓｈｏｗｉｎｇ ａ γ′￣θ′ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅ ａｓｓｅｍｂｌｙ[２４]

４３２
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　 　 在具有高的 Ｃｕ 和 Ｍｇ 含量比的 Ａｌ￣Ｃｕ 系合金中ꎬ 微

量 Ａｇ 添加往往用以促进 Ω 析出相ꎮ 由于该析出相的析

出惯习面为{１１１} α￣Ａｌ面ꎬ 恰好为 ＦＣＣ 结构 Ａｌ 基体的滑移

面ꎬ 因而具备优异的强化效果[６ꎬ ５７] ꎮ 该类析出相具有与

平衡θ′￣Ａｌ２Ｃｕ 相同的化学成分与典型的盘片状形貌ꎬ 与

θ′￣Ａｌ２Ｃｕ 常常共存并存在析出竞争关系ꎬ 并受到 Ａｇ 含量

的调控[５８] ꎬ 见 图 ５ａꎮ 其 形 成 可 以 追 溯 到 时 效 早 期

{１１１} α －Ａｌ面上的 Ｍｇ￣Ａｇ 共团簇[１４ꎬ ５９] ꎬ 见图 ５ｃ 及 ５ｅꎮ 但

也有最新的报道指出空位￣Ｍｇ￣Ａｇ￣Ｃｕ 复杂团簇在淬火后

立即形成ꎬ 并在随后的溶质输运过程中转变为 Ω 相[６０] ꎮ
Ω 相在２００ ℃附近具备优异热稳定性ꎬ 这强烈相关于其

天然的界面 Ａｇ / Ｍｇ 偏聚结构[７] ꎮ 早期研究认为ꎬ Ω / α￣Ａｌ
界面上为单层 Ｍｇ / Ａｇ 偏聚[５９] ꎬ 见图 ５ｂꎬ ５ｄ 及 ５ｆꎮ 而

Ｓｕｎ[６１] 与 Ｋａｎｇ [６２]等在近期通过 ＤＦＴ 计算与 ＨＡＡＤＦ￣
ＳＴＥＭ 研究后提出ꎬ 稳定的 Ω / α￣Ａｌ 界面结构应该是双原

子层ꎬ 亦即靠近 Ａｌ 的最外 Ａ(Ｉ)层为 Ａｇ 组成的具有六方

结构的原子层ꎬ 而靠近 Ω 相的 Ａ(ＩＩ)原子层则由 Ｃｕ 和

Ｍｇ 原子构成ꎬ 见图 ６ａ~６ｃꎮ 该结果证实ꎬ 界面 Ａｇ 和 Ｍｇ
原子稳定了 Ω 相与基体的界面结构ꎬ 也导致了 Ω 相在

{１１１} α￣Ａｌ惯习面上析出ꎬ 与早期 Ｒｅｉｃｈ 等的报道得出了相

似的结论[５９] ꎮ

图 ５　 Ａｌ￣Ｃｕ￣Ｍｇ￣Ａｇ 合金中的 Ω 与 θ′析出相并存的 ＴＥＭ (ａ)与 Ｚ￣衬度照片[６] ꎬ 电子束方向近<１１０>α￣Ａｌ(ｂ)ꎻ Ａｌ￣１􀆰 ９Ｃｕ￣０􀆰 ３Ｍｇ￣０􀆰 ２Ａｇ(原子百

分数ꎬ％) 在 １８０ ℃ 时效 ２ ｍｉｎ(ｃꎬ ｅ)与 １０ ｈ(ｄꎬ ｆ)后的 ３Ｄ￣ＡＰＴ 元素分布图和相应的垂直于盘片面的浓度分布曲线[５９]

Ｆｉｇ􀆰 ５　 Ｔｈｅ ｒｅｐｒｅｓｅｎｔａｔｉｖｅ ＴＥＭ (ａ) ａｎｄ Ｚ￣ｃｏｎｔｒａｓｔ ｉｍａｇｅｓ (ｂ)ｓｈｏｗｉｎｇ ｔｈｅ ｃｏｅｘｉｓｔｅｎｃｅ Ω ａｎｄ θ′ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅｓ ｉｎ ａｎ Ａｌ￣Ｃｕ￣Ｍｇ￣Ａｇ ａｌｌｏｙ[６] ꎬ ｔｈｅ ｅｌｅｃｔｒｏｎ
ｂｅａｍ ｉｓ ｃｌｏｓｅ ｔｏ <１１０>α￣Ａｌꎻ ３Ｄ￣ＡＰＴ ｅｌｅｍｅｎｔａｌ ｍａｐｐｉｎｇ ｏｆ {１１１} ｐｌａｔｅｌｅｔｓ ｉｎ Ａｌ￣１􀆰 ９Ｃｕ￣０􀆰 ３Ｍｇ￣０􀆰 ２Ａｇ (ａｔ􀆰 ％) ａｌｌｏｙ ａｇｅｄ ａｔ １８０ ℃ ｆｏｒ ２ ｍｉｎ

(ｃ)ａｎｄ １０ ｈ (ｄ)ａｎｄ ｔｈｅ ｃｏｒｒｅｓｐｏｎｄｉｎｇ ｃｏｎｃｅｎｔｒａｔｉｏｎ ｄｅｐｔｈ ｐｒｏｆｉｌｅｓ (ｅꎬ ｆ) ｃａｌｃｕｌａｔｅｄ ｐｅｒｐｅｎｄｉｃｕｌａｒ ｔｏ ｔｈｅ ｐｌａｔｅｌｅｔｓ[５９] ꎬ ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙ

图 ６　 Ω 析出相的三维展示(ａ)及沿[１００]Ω方向的 Ｚ￣衬度图像(ｂꎬ ｃ) [６２]

Ｆｉｇ􀆰 ６　 ３Ｄ ｒｅｎｄｅｒｉｎｇ ｏｆ ｔｈｅ ａｔｏｍｉｃ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ (ａ)ａｎｄ Ｚ￣ｃｏｎｔｒａｓｔ ｉｍａｇｅ ｏｆ ａ Ω ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅ ｖｉｅｗｅｄ ａｌｏｎｇ [１００]Ω(ｂ)ꎬ ｔｈｅ ｂｏｘｅｄ ｓｅｃｔｉｏｎ ｉｓ ｍａｇｎｉｆｉｅｄ ａｎｄ

ｓｈｏｗｎ ｉｎ (ｃ) [６２]

５３２



中国材料进展 第 ３８ 卷

2􀆰 4　 Scꎬ Er 微合金化及其复合微合金化

稀土元素与过渡金属元素在铝合金中扮演重要的微

合金化角色ꎮ 这类元素化学性质活泼ꎬ 在 α￣Ａｌ 基体中往

往具有较低的固溶度和扩散速率ꎬ 所形成金属间化合物

具有较强的抗粗化 /抗溶解能力ꎮ 本节着重综述其中以

Ｓｃꎬ Ｅｒꎬ Ｚｒ 为代表的微合金化及其相关的复合微合金化

工作ꎮ
２􀆰 ４􀆰 １　 Ｓｃ 微合金化

Ｓｃ 是铝合金中最典型的、 也是迄今为止公认的微合

金化效果最为高效的元素之一[１０ꎬ ３２] ꎬ 极少的 Ｓｃ 添加即

可引起铝合金组织性能的显著优化ꎮ Ｓｃ 在 α￣Ａｌ 固相中的

室温固溶度极低[３２ꎬ ６３] ꎬ 因而初生的 Ａｌ３ Ｓｃ 颗粒可以作为

晶粒的异质形核质点而显著细化晶粒ꎬ 并改善枝晶网

胞[３０] ꎮ 此外ꎬ 铸锭在均匀化或热轧阶段析出的 Ａｌ３ Ｓｃ 弥

散相则能够有效钉扎晶界ꎬ 显著提升其再结晶温度[６４] ꎮ
而在时效阶段析出的细小弥散、 共格的次生 Ａｌ３ Ｓｃ 纳米

析出相具有极高的数量密度(１０２３ ｍ－３ )ꎬ 见图 ７ａ 和 ７ｂꎬ
能强烈钉扎位错ꎬ 大大提高位错滑移的阻力ꎬ 从而引起

合金强化ꎮ Ｓｃ 添加入 Ａｌ￣Ｍｇ 系等合金ꎬ 可以使原本不可

时效强化型铝合金额外获得广义上的 “时效强化能

力” [６５] ꎮ 此外ꎬ 由于 Ｓｃ 在 α￣Ａｌ 基体中的扩散速率低于传

统主合金化元素(如 Ｃｕꎬ Ｚｎ 等)１~ ２ 个量级[１６ꎬ ６３] ꎬ Ａｌ３Ｓｃ
析出相具有极为优秀的热稳定性ꎬ 在 ３００ ℃持续热暴露

３００ ｈ 以上均不呈现明显的粗化 /溶解行为[６３ꎬ ６６] ꎬ 可以显

著提升合金材料的高温服役性能ꎮ

图 ７　 典型的 Ａｌ３Ｓｃ 析出相的 ＴＥＭ[２９](ａ) 和 ＨＲＴＥＭ[６７](ｂ) 照片

Ｆｉｇ􀆰 ７　 Ｒｅｐｒｅｓｅｎｔａｔｉｖｅ ＴＥＭ[２９] ( ａ) ａｎｄ ＨＲＴＥＭ[６７] ( ｂ) ｉｍａｇｅｓ ｏｆ

Ａｌ３Ｓｃ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅｓ

　 　 然而ꎬ Ａｌ３Ｓｃ 析出相通常需要>３００ ℃以上的时效温

度[１０ꎬ ３２ꎬ ６３ꎬ ６６] ꎮ 这高于传统析出强化相的析出温度 １００ ℃
以上ꎬ 不可避免导致绝大部分传统析出强化相与此同时

发生严重的粗化 /溶解ꎮ 而单纯的 Ａｌ３Ｓｃ 基析出相具有较

低的体积分数( ｆｖ<１％)ꎬ 强化效果通常不能弥补失去大体

积分数的传统时效强化相所带来的损失( ｆｖ>２％)ꎮ 由于时

效温度区间的巨大差异ꎬ Ａｌ３Ｓｃ 析出相与传统析出相间存

在几乎不可调和的矛盾ꎬ 难以实现和谐共存ꎮ 这也成为了

Ｓｃ 微合金化铝合金不可逃避但也无可奈何的瓶颈ꎮ 因此ꎬ
常规的 Ｓｃ 微合金化思路在追求上述晶粒细化、 提升再结

晶抗力的基础上ꎬ 通常仅仅考虑使 Ａｌ３ Ｓｃ 纳米析出相作

为传统析出强化相( θ′￣Ａｌ２ Ｃｕ 等)的一种补充[３０ꎬ ３１ꎬ ６８－７０] ꎬ
对于提高合金强度和耐高温能力仍显不足ꎮ
　 　 Ｌｉｕ 与 Ｓｕｎ[７１] 等指出ꎬ 在 Ｓｃ 微合金化的 Ａｌ￣Ｃｕ 合金

中ꎬ 固溶温度由 ５２０ ℃提升到 ５９０ ℃有助于将过剩 Ａｌ３Ｓｃ
弥散相重新溶入基体ꎬ 使 Ａｌ￣Ｃｕ￣Ｓｃ 合金时效峰值硬度提

升~３０％ꎮ 随后的研究表明ꎬ 固溶后基体中充足的 Ｓｃ 原

子可以在时效早期形成 Ｃｕ￣Ｓｃ￣空位复杂团簇[２３ꎬ ２７ꎬ ２８] ꎬ 得

以促进 Ｇ􀆰 Ｐ􀆰 区形核率和 θ′￣Ａｌ２Ｃｕ 相的析出ꎬ 大大提高

了析出密度ꎬ 改善合金时效硬化行为ꎮ 同时ꎬ 籍由 ３Ｄ￣
ＡＴＰ 分析手段ꎬ 发现峰值浓度为 ~０􀆰 ８％(原子百分数)的
Ｓｃ 原子偏聚在盘片状 θ′￣Ａｌ２Ｃｕ 析出相的两侧盘片面ꎬ 见

图 ８ａ~８ｄꎬ 极大改善了在时效过程中 θ′￣Ａｌ２Ｃｕ 的热稳定

性ꎬ 优化了合金抗时效软化能力ꎮ 更进一步的研究表明ꎬ
Ｓｃ 的微合金化效果呈现典型的晶粒尺寸依赖性ꎮ 在超细

晶(ｕｌｔｒａ￣ｆｉｎｅｄ ｇｒａｉｎꎬ ＵＦＧ)尺度下ꎬ 析出动力学将极大加

快ꎬ 二元 Ａｌ￣Ｃｕ 超细晶合金在室温下停放即可晶界析出

平衡 θ 相[７２] ꎬ 见图 ８ｅꎮ 微量 Ｓｃ 添加则可以将快扩散的 Ｃｕ
原子通过 Ｃｕ￣Ｓｃ￣空位团簇化而禁锢在晶内ꎬ 将 Ａｌ￣Ｃｕ 合金

的晶界析出行为扭转为 Ａｌ￣Ｃｕ￣Ｓｃ 合金的晶内 θ′￣Ａｌ２Ｃｕ 析

出ꎬ 见图 ８ｆꎮ 这进一步提升了超细晶材料的强度与位错

储集能力ꎬ 进而同步改善了延性ꎮ
２􀆰 ４􀆰 ２　 Ｅｒ 微合金化

由于 Ｓｃ 昂贵的价格ꎬ Ｓｃ 微合金化令大多数铝合金研

究人员望而却步ꎬ 相关应用研究大多集中于极为关键的

航空航天等战略领域ꎮ 寻求更为廉价并具有类似微合金

化作用的替代 Ｓｃ 的微合金化元素则显得尤为有价值ꎮ 以

聂祚仁院士为代表的科研团队倡导使用具有类似的微合

金化作用但价格尤为低廉的 Ｅｒ 来代替 Ｓｃ[７３－７７] ꎬ 并率先

研发了一系列以 Ｅｒ 微合金化为特色的铝合金ꎬ 其强度提

高 ２０％以上ꎬ 热稳定性提高 ５０ ℃左右[１ꎬ １５] ꎬ 使工业规模

生产新型含 Ｅｒ 高性能铝合金成为可能ꎮ 大量研究表

明[７３－７５ꎬ ７７] ꎬ Ｅｒ 元素在铝合金中微量添加亦可形成纳米级

Ａｌ３Ｅｒ 强化相ꎮ 该析出相可通过进一步与 Ｚｒ 复合作用形

成更为细小弥散且具有更高热稳定性 Ａｌ３(ＺｒｘＥｒ１－ｘ)复合

析出相ꎬ 大幅度提高铝合金的强度或塑性ꎬ 改善其综合

力学性能ꎬ 见图 ９ａ~９ｃꎮ 同时ꎬ 由于 Ａｌ３Ｅｒ 析出相与基体

界面能较低ꎬ 令晶界跨越该析出相变得极为困难ꎬ 因而

晶间 Ａｌ３Ｅｒ 颗粒可以起到明显抑制铝合金再结晶的作

用[７３] ꎬ 见图 ９ｄꎮ 由于 Ｅｒ 微合金化铝合金基本能够沿用

常规商用铝合金的铸锭冶金工艺ꎬ 因而在不增加工艺成

本的同时有助于实现大尺寸规格材料的研制开发ꎬ 降低

６３２
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图 ８　 Ｓｃ 界面偏聚的 θ′析出相的 ３ＤＡＰ 元素分布图[２７](ａ~ ｄ)ꎻ 超细晶的 Ａｌ￣Ｃｕ 晶界析出(ｅ)及超细晶的 Ａｌ￣Ｃｕ￣Ｓｃ 晶内析出( ｆ)的代表性的

ＴＥＭ 照片[２８]

Ｆｉｇ􀆰 ８　 ３ＤＡＰ ｍａｐｓ ｓｈｏｗｉｎｇ ａ Ｓｃ￣ｓｅｇｒｅｇａｔｅｄ θ′ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅ ａｎｄ ｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎ ｏｆ Ａｌꎬ Ｃｕ ａｎｄ Ｓｃ ａｔｏｍｓ ｉｎ ｔｈｅ Ａｌ￣Ｃｕ￣Ｓｃ ａｌｌｏｙ[２７](ａ ~ ｄ)ꎻ Ｒｅｐｒｅｓｅｎｔａｔｉｖｅ

ＴＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ ｉｎｔｅｒｇｒａｎｕｌａｒ ａｎｄ ｉｎｔｒａｇｒａｎｕｌａｒ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｉｏｎ ｉｎ ＵＦＧ Ａｌ￣Ｃｕ (ｅ)ａｎｄ ＵＦＧ Ａｌ￣Ｃｕ￣Ｓｃ ａｌｌｏｙｓ ( ｆ) [２８] ꎬ ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙ

图 ９　 Ａｌ￣０􀆰 ０４Ｅｒ、 Ａｌ￣０􀆰 ０８Ｚｒ、 Ａｌ￣０􀆰 ０４Ｅｒ￣０􀆰 ０２Ｚｒ、 Ａｌ￣０􀆰 ０４Ｅｒ￣０􀆰 ０４Ｚｒ 和 Ａｌ￣０􀆰 ０４Ｅｒ￣０􀆰 ０８Ｚｒ 合金(原子百分数ꎬ％)的维氏微硬度￣时效时间曲线

(时效温度 ３５０ ℃) [７４](ａ)ꎻ 对应的 Ａｌ￣０􀆰 ０４Ｅｒ 与 Ａｌ￣０􀆰 ０４Ｅｒ￣０􀆰 ０８Ｚｒ 合金的 ＴＥＭ 照片[７４](ｂꎬ ｃ)ꎻ 冷轧 Ａｌ￣４􀆰 ５Ｍｇ￣０􀆰 ７Ｍｎ￣０􀆰 １Ｚｒ￣０􀆰 ４Ｅｒ(质

量分数ꎬ％)合金 ３００ ℃退火 １ ｈ 后的 Ａｌ３Ｅｒ 晶间颗粒[７３](ｄ)

Ｆｉｇ􀆰 ９　 Ｐｌｏｔ ｏｆ Ｖｉｃｋｅｒｓ ｍｉｃｒｏｈａｒｄｎｅｓｓ ｖｓ􀆰 ａｇｉｎｇ ｔｉｍｅ ａｔ ３５０ ℃ ｆｏｒ Ａｌ￣０􀆰 ０４Ｅｒꎬ Ａｌ￣０􀆰 ０８Ｚｒꎬ Ａｌ￣０􀆰 ０４Ｅｒ￣０􀆰 ０２Ｚｒꎬ Ａｌ￣０􀆰 ０４Ｅｒ￣０􀆰 ０４Ｚｒ ａｎｄ Ａｌ￣０􀆰 ０４Ｅｒ￣

０􀆰 ０８Ｚｒ ａｌｌｏｙｓ (ａｌｌ ｉｎ ａｔ􀆰 ％) [７４](ａ)ꎻ Ｃｏｒｒｅｓｐｏｎｄｉｎｇ ＴＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ Ａｌ￣０􀆰 ４Ｅｒ ａｎｄ Ａｌ￣０􀆰 ０４Ｅｒ￣０􀆰 ０８Ｚｒ ａｌｌｏｙ ａｇｅｄ ａｔ ３５０ ℃ ｆｏｒ ６５ ｈꎬ ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅ￣

ｌｙ[７４](ｂꎬ ｃ)ꎻ Ｔｈｅ ｉｎｔｅｒｇｒａｎｕｌａｒ Ａｌ３Ｅｒ ｐａｒｔｉｃｌｅｓ ｉｎ ｔｈｅ ｃｏｌｄ￣ｒｏｌｌｅｄ Ａｌ￣４􀆰 ５Ｍｇ￣０􀆰 ７Ｍｎ￣０􀆰 １Ｚｒ￣０􀆰 ４Ｅｒ ａｌｌｏｙ (ｗｔ􀆰 ％) ａｆｔｅｒ ａｎｎｅａｌｉｎｇ ａｔ ３００ ℃ ｆｏｒ

１ ｈ[７３] (ｄ)

７３２
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了研制工作和成果推广中的技术风险和成本风险ꎬ 并在

此基础上成功研制了含 Ｅｒ 铝合金冷轧板(５Ｅ８３)ꎬ 同时

达到了 ２ｘｘｘ 和 ７ｘｘｘ 等高强铝合金的强韧化技术指标以及

５ｘｘｘ 铝合金的耐蚀可焊性能ꎬ 为工业铝合金的发展开辟

了全新的方向[１] ꎮ
２􀆰 ４􀆰 ３　 Ｓｃ / Ｚｒ / Ｅｒ 复合微合金化

Ｓｅｉｄｍａｎ 和 Ｄｕｎａｎｄ 为代表的科研工作者抛弃了 θ′￣
Ａｌ２Ｃｕ 等传统析出相ꎬ 转而开发了一系列基于 Ａｌ３Ｓｃ 基析

出相为特征的耐热铝合金材料ꎮ 通过适宜的多步或等时

时效方式ꎬ 成功协调了具有不同扩散速率的多种微合金

化元素[１０ꎬ ６３ꎬ ６６ꎬ ７８－８１] ꎬ 并通过后续系统性的细致工作逐步

确立了以 Ａｌ￣Ｓｃ￣Ｚｒ￣Ｅｒ￣Ｓｉ 合金为代表的 Ａｌ￣Ｓｃ 基耐热合金

体系ꎬ 清晰阐明了元素所扮演的角色与交互作用: ① Ｅｒ
具有较快的扩散速率ꎬ 在时效早期快速聚集为最内层富

Ｅｒ 核心[７８ꎬ ８０] ꎬ 见图 １０ａꎻ ② Ｚｒ 和 Ｓｃ 则具有相对较慢的

扩散速率ꎬ 分别成为 Ａｌ３ Ｓｃ 基析出相的外壳和内层核

心[７８ꎬ ８０ꎬ ８２] ꎬ 见图 １０ｂ 和 １０ｃꎻ ③ Ｓｉ 具有最快的扩散速率ꎬ
通过形成空位￣Ｓｃ￣Ｓｉ 复杂团簇而提供形核质点ꎬ 加速 Ｓｃ
等元素的扩散的同时促进 Ａｌ３ Ｓｃ 基析出相形核[７９] ꎬ 提升

其数量密度与强化效果ꎮ 同时ꎬ Ｓｉ 一般占据 Ａｌ３ Ｓｃ 中 Ａｌ

的点阵位置[８３] ꎬ 见图 １０ｄꎬ 并会引起原本清晰的 Ｅｒ 内核

和富 Ｓｃ 外核出现互混[７９] ꎬ 见图 １０ｄ~ １０ｆꎮ 此外ꎬ 以此诸

多经验构建出的以核￣壳结构为特征的(Ａｌꎬ Ｓｉ) ３(Ｅｒꎬ Ｓｃꎬ
Ｚｒ)复杂析出相ꎬ 具有更为优异的抗粗化能力及强化效

果ꎮ 以该类析出相为代表的 Ａｌ￣Ｓｃ 系铝合金材料能轻松

适应在 ３００ ℃以上的低应力的蠕变环境ꎬ 表现出了极高

的组织稳定性和蠕变抗力ꎬ 并在近期将时效强化型铝合

金的服役温度提升到了 ４００ ℃以上[７８－８１] ꎮ

图 １０　 Ａｌ￣Ｓｃ￣Ｚｒ￣Ｅｒ￣Ｓｉ 合金中(Ａｌꎬ Ｓｉ) ３(Ｅｒꎬ Ｓｃꎬ Ｚｒ)复杂析出相的原子探针层析: (ａ)Ｅｒꎬ (ｂ)Ｓｃꎬ (ｃ)Ｚｒꎬ (ｄ)Ｓｉ 元素分布[８４] ꎻ Ａｌ￣０􀆰 ０６Ｓｃ￣

０􀆰 ０６Ｚｒ￣０􀆰 ０２Ｓｉ [７９](ｅ)和 Ａｌ￣０􀆰 ０５５Ｓｃ￣０􀆰 ００５Ｅｒ￣０􀆰 ０２Ｚｒ￣０􀆰 ０５Ｓｉ[８１](原子百分数ꎬ％) ( ｆ)合金中贯穿基体 / 析出相界面的浓度分布剖

面图

Ｆｉｇ􀆰 １０　 Ａｔｏｍ￣ｐｒｏｂｅ ｔｏｍｏｇｒａｐｈｉｃ ｅｌｅｍｅｎｔａｌ ｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎｓ ｏｆ ｔｈｅ ｃｏｍｐｌｅｘ (Ａｌꎬ Ｓｉ) ３(Ｅｒꎬ Ｓｃꎬ Ｚｒ) ｉｎ ａｎ Ａｌ￣Ｓｃ￣Ｚｒ￣Ｅｒ￣Ｓｉ ａｌｌｏｙ( ａ ~ ｄ)ꎻ Ｃｏｎｃｅｎｔｒａｔｉｏｎ

ｐｒｏｆｉｌｅｓ ａｃｒｏｓｓ ｔｈｅ ｍａｔｒｉｘ / ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ｏｆ Ａｌ￣０􀆰 ０６Ｓｃ￣０􀆰 ０６Ｚｒ￣０􀆰 ０２Ｓｉ ( ａｔ􀆰 ％) [７９] ( ｅ) ａｎｄ Ａｌ￣０􀆰 ０５５Ｓｃ￣０􀆰 ００５Ｅｒ￣０􀆰 ０２Ｚｒ￣０􀆰 ０５Ｓｉ

(ａｔ􀆰 ％) [８１](ｆ)ａｌｌｏｙｓꎬ ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙ

2􀆰 5　 微合金化的配分和优化

值得注意的是ꎬ 同一种微合金化元素往往具有多种

存在形式ꎬ 也对应了其多重的微合金化作用ꎮ 这些作用

之间并非相互独立ꎬ 而是相互耦合、 紧密联系的ꎮ 在有

８３２
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限量的微合金化元素中追求更高效、 更全面的微合金化

效果毫无疑问是挖掘合金潜力的重要手段和必由思

路[１ꎬ ３ꎬ １５] ꎬ 尤为关键的则是实现微合金化元素在多重 /多
尺度微合金化形式之间有效的配分( ｐａｒｔｉｔｉｏｎｉｎｇ) [２１ꎬ ２９] ꎮ
然而ꎬ 由于多重微合金化元素存在形式间往往极难配合ꎬ
调控不当甚至可能有微合金化效果同步下降的风险ꎬ 导

致“鱼与熊掌皆不可得”的尴尬局面ꎮ 以最为典型的微合

金化元素 Ｓｃ 为例ꎬ 其兼具晶粒细化(初生 Ａｌ３ Ｓｃ)、 抑制

再结晶(Ａｌ３Ｓｃ 弥散 /析出相)、 析出 Ａｌ３ Ｓｃ 强化颗粒等诸

多微 合 金 化 的 实 现 形 式ꎮ 然 而ꎬ 单 纯 的 人 工 时 效

(ａｒｔｉｆｉｃｉａｌ ａｇｅｉｎｇꎬ ＡＡ)对于 Ｓｃ 在可时效强化型铝合金中

的利用效率仍然不令人满意ꎮ 以 Ａｌ￣Ｃｕ￣Ｓｃ 合金为例ꎬ Ｓｃ
微合金化铝合金通常不得不采取较低的时效温度

(<２５０ ℃)以追求 θ′￣Ａｌ２Ｃｕ 等传统析出相的最优析出以提

供强度ꎮ 而 Ａｌ３Ｓｃ 析出相通常难以在该温度区间析出[３２] ꎬ
扩散极慢的 Ｓｃ 原子也仅有~３％能迁移到 θ′￣Ａｌ２Ｃｕ 表面以

抑制其粗化ꎬ 多达 ９０％以上的 Ｓｃ 原子被遗留在基体中形

成 Ｓｃ 团簇或溶质原子[６７] ꎮ 而采用高温时效单纯追求

Ａｌ３Ｓｃ析出相则不得不放弃 θ′￣Ａｌ２Ｃｕ 的强化效果[２７] ꎬ 合金

强度受到不可忽视的损失ꎮ
为了探索上述问题的解决思路ꎬ 作者课题组选取典

型的 Ｓｃ 微合金化 Ａｌ￣Ｃｕ 合金ꎬ 并在近期开展了一系列工

作[２３ꎬ ２８ꎬ ２９ꎬ ６７ꎬ ７１] ꎮ 研究发现ꎬ Ｓｃ 不仅仅能体现出前述经典

的微合金化效果ꎬ 同时 Ｓｃ 在 Ａｌ３Ｓｃ 弥散相、 Ｓｃ 固溶原子

及 θ′￣Ａｌ２Ｃｕ / α￣Ａｌ 界面 Ｓｃ 偏聚等多种微合金化形式间的

配分也同步地受到了主合金元素 Ｃｕ 的影响和调控ꎮ 增加

Ｃｕ 含量可能引起了 Ｓｃ 固溶度的上升ꎬ 这伴随着固溶后

基体中剩余 Ａｌ３Ｓｃ 弥散相的减少(图 １１ａ ~ １１ｃ)ꎬ 并显著

增强在时效阶段 Ｓｃ 配分于 θ′￣Ａｌ２Ｃｕ / α￣Ａｌ 界面偏聚的程

度(图 １１ｄ~１１ｅ)ꎮ 该结果呈现了以往所忽视的主 /微合金

化元素间双向协同的合金化效果ꎬ 并基于此提出了通过

利用主 /微合金化元素间的交互作用来调控主 /微合金化

效果ꎬ 进而提升合金性能的全新思路ꎮ
另一项工作[６７]则基于纳米第二相颗粒界面原子偏聚

的微观组织设计思想ꎬ 通过在原子层级解析不同溶质原

子之间的交互作用ꎬ 借助相关的热￣动力学分析ꎬ 经由精

巧设计的热处理工艺 ( ＲＲ)ꎬ 成功实现了 Ｓｃ 原子在

θ′￣Ａｌ２Ｃｕ / α￣Ａｌ 界面偏聚量高于传统 ＡＡ 处理的 ３ 倍(图
１１ｆ)ꎮ 与此同时ꎬ 通过在基体中预备稳定的 Ａｌ３Ｓｃ 纳米颗

粒以促进 θ′￣Ａｌ２Ｃｕ 的形核析出ꎬ 使得这两类本来不在相

同时效温度范围内析出的强化相颗粒以细小弥散的状态

和谐地共存ꎮ 在实现高强度的同时保证了极高的组织稳

定性ꎬ 与前人所报道的可时效强化型铝合金及其复合材

料相比ꎬ 该新型 Ａｌ￣Ｃｕ￣Ｓｃ 合金实现了在 ３００ ℃、 相同的

拉伸应力条件下ꎬ 高温抗蠕变性能提高 ２ ~ ３ 个数量级ꎮ
该组织设计思路提供了一种“量体裁衣”的设想ꎬ 成功化

解了传统意义上在 Ｓｃ 微合金化应用中无法合理配分导致

的多重析出相难以协调配合、 顾此失彼的尖锐矛盾ꎬ 进

而取得了令人满意的力学性能ꎮ

图 １１　 Ａｌ￣０􀆰 ３Ｓｃ (ａ)与 Ａｌ￣２􀆰 ５Ｃｕ￣０􀆰 ３Ｓｃ(ｂ) (质量分数ꎬ％)合金固溶后 Ａｌ３Ｓｃ 弥散相 ＴＥＭ 照片及 Ｃｕ 含量对 Ａｌ３Ｓｃ 弥散相尺寸和体积分数的

影响[２９](ｃ)ꎻ Ａｌ￣１􀆰 ５Ｃｕ￣０􀆰 ３Ｓｃ(ｄ)、 Ａｌ￣２􀆰 ５Ｃｕ￣０􀆰 ３Ｓｃ 合金 ＡＡ[２９](ｅ)与 ＲＲ[６７](ｆ)热处理后贯穿 θ′ 析出相的元素浓度曲线

Ｆｉｇ􀆰 １１　 Ｒｅｐｒｅｓｅｎｔａｔｉｖｅ ＴＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｓｈｏｗｉｎｇ ｔｈｅ Ａｌ３Ｓｃ ｄｉｓｐｅｒｓｏｉｄｓ ｉｎ ｔｈｅ Ａｌ￣０􀆰 ３Ｓｃ(ａ) ａｎｄ Ａｌ￣２􀆰 ５Ｃｕ￣０􀆰 ３Ｓｃ(ｂ) (ａｌｌ ｉｎ ｗｔ􀆰 ％) ａｌｌｏｙｓꎬ ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙꎬ

ａｆｔｅｒ ｓｏｌｕｔｉｏｎ ｔｒｅａｔｍｅｎｔ[２９] ꎻ Ｔｈｅ ｄｅｐｅｎｄｅｎｃｅ ｏｆ ａｖｅｒａｇｅ Ａｌ３Ｓｃ ｄｉｓｐｅｒｓｏｉｄ ｓｉｚｅ ａｎｄ ｖｏｌｕｍｅ ｆｒａｃｔｉｏｎ ｏｎ Ｃｕ ｃｏｎｔｅｎｔ (ｃ) [２９] ꎻ Ｔｈｅ ｐｒｏｘｉｇｒａｍ ｓｈｏｗ￣

ｉｎｇ ｔｈｅ ｃｏｎｃｅｎｔｒａｔｉｏｎ ｏｆ Ａｌꎬ Ｃｕꎬ Ｓｉ ａｎｄ Ｓｃ ａｃｒｏｓｓ ａ ｓｅｃｔｉｏｎｅｄ θ′ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅ ｉｎ Ａｌ￣１􀆰 ５Ｃｕ￣０􀆰 ３Ｓｃ ａｌｌｏｙ[２９](ｄ)ꎬ ａｎｄ Ａｌ￣２􀆰 ５Ｃｕ￣０􀆰 ３Ｓｃ ａｌｌｏｙｓ (ａｌｌ

ｉｎ ｗｔ􀆰 ％) ｔｒｅａｔｅｄ ｂｙ ＡＡ[２９](ｅ) ａｎｄ ＲＲ(ｆ) ｐｒｏｔｏｃｏｌ[６７] ꎬ ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙꎬ ｔｈｅ ｉｎｓｅｔｓ ａｒｅ ｔｈｅ ｃｏｒｒｅｓｐｏｎｄｉｎｇ ＡＰＴ ｍａｐｓ

９３２
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3　 结　 语

微合金化是目前改善合金综合性能、 挖掘合金潜力、
研制新一代高性能合金材料的最重要手段之一ꎮ 借由飞

速发展的先进实验探测手段与计算模拟方法的辅助ꎬ 人

们得以在更深层次理解微合金化机理ꎬ 更科学地设计微

合金化机制ꎬ 更高效地调控微合金化效果ꎮ 本文着重概

述了 ３ 类典型的以析出相改性为基础的微合金化手段ꎬ
包括: 作为异质点而促进原有析出相形核ꎻ 提供界面偏

聚以提升热稳定性ꎻ 析出额外的强化相以进一步改善合

金强度ꎮ 并对其更进一步的复合微合金化机制作了探讨ꎮ
随着新一代业界对于铝合金部件 /构件性能的愈来愈严苛

的要求ꎬ 关于铝合金中微合金化的作用机理仍有必要进

行更加深入的研究与探讨ꎬ 在明确其作用机制的基础上ꎬ
进一步优化其微合金化效用ꎬ 提供更为可靠易行的微合

金化手段ꎬ 为日后更高水平的微合金化铝合金的开发研

究提供更坚实的理论基础及有益参考ꎮ
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ｃａｔｉｏｎ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ(轻合金加工技术)[Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ４１(８): １－６.

[５]　 Ｒｉｎｇｅｒ Ｓ Ｐꎬ Ｈｏｎｏ Ｋꎬ Ｓａｋｕｒａｉ Ｔ. Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌ ａｎｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｔｒａｎｓａｃ￣

ｔｉｏｎｓ Ａ [Ｊ]ꎬ １９９５ꎬ ２６(９): ２２０７－２２１７.

[６]　 Ｈｕｔｃｈｉｎｓｏｎ Ｃ Ｒꎬ Ｆａｎ Ｘꎬ Ｐｅｎｎｙｃｏｏｋ Ｓ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ

２００１ꎬ ４９(１４): ２８２７－２８４１.

[７]　 Ｗａｎｇ Ｓ Ｃꎬ Ｓｔａｒｉｎｋ Ｍ Ｊ. Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｒｅｖｉｅｗｓ [Ｊ]ꎬ ２００５ꎬ ５０

(４): １９３－２１５.

[８]　 Ｃｈａｋｒａｂａｒｔｉ Ｄ Ｊꎬ Ｌａｕｇｈｌｉｎ Ｄ Ｅ. Ｐｒｏｇｒｅｓｓ ｉｎ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ [Ｊ]ꎬ

２００４ꎬ ４９(３－４): ３８９－４１０.

[９]　 Ｐｏｇａｔｓｃｈｅｒ Ｓꎬ Ａｎｔｒｅｋｏｗｉｔｓｃｈ Ｈꎬ Ｗｅｒｉｎｏｓ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ

Ｌｅｔｔｅｒｓ [Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ １１２(２２): ２２５７０１.

[１０] Ｋｎｉｐｌｉｎｇ Ｋ Ｅꎬ Ｄｕｎａｎｄ Ｄ Ｃꎬ Ｓｅｉｄｍａｎ Ｄ Ｎ. Ｚｅｉｔｓｃｈｒｉｆｔ ｆｕｅｒ Ｍｅｔ￣

ａｌｌｋｕｎｄｅ / Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｒｅｓｅａｒｃｈ ａｎｄ Ａｄｖａｎｃｅｄ Ｔｅｃｈｎｉｑｕｅｓ [Ｊ]ꎬ ２００６ꎬ ９７

(３): ２４６－２６５.

[１１] Ｌｉ Ｋꎬ Ｉｄｒｉｓｓｉ Ｈꎬ Ｓｈａ Ｇꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｃｈａｒａｃｔｅｒｉｚａｔｉｏｎ [Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ

１１８(１－２): ３５２－３６２.

[１２] Ｂｉｓｗａｓ Ａꎬ Ｓｉｅｇｅｌ Ｄ Ｊꎬ Ｗｏｌｖｅｒｔｏｎ Ｃꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ

５９(１５): ６１８７－６２０４.

[１３] Ｂｏｕｒｇｅｏｉｓ Ｌꎬ Ｄｗｙｅｒ Ｃꎬ Ｗｅｙｌａｎｄ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ

６０(２): ６３３－６４４.

[１４] Ｒｉｎｇｅｒ Ｓ Ｐꎬ Ｈｏｎｏ Ｋ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｃｈａｒａｃｔｅｒｉｚａｔｉｏｎ [Ｊ]ꎬ ２０００ꎬ ４４(１－２):

１０１－１３１.

[１５] Ｎｉｅ Ｚｕｏｒｅｎ(聂祚仁). Ｃｈｉｎａ Ｎｏｎｆｅｒｒｏｕｓ Ｍｅｔａｌｓ(中国有色金属)[Ｊ]ꎬ

２００９(２２): ５６－５７.

[１６] Ｄｕ Ｙꎬ Ｃｈａｎｇ Ｙ Ａꎬ Ｈｕａｎｇ Ｂꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ＆ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ Ａ

[Ｊ]ꎬ ２００３ꎬ ３６３(１－２): １４０－１５１.

[１７] Ｋｒｃ̌ｍａｒ Ｍꎬ Ｆｕ Ｃ Ｌꎬ Ｊａｎｏｔｔｉ Ａꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２００５ꎬ ５３

(８): ２３６９－２３７６.

[１８] Ｎｉｅｓｓｅｎ Ａ Ｋꎬ ｄｅ Ｂｏｅｒ Ｆ Ｒꎬ Ｂｏｏｍ Ｒꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃａｌｐｈａｄ[Ｊ]ꎬ １９８３ꎬ ７(１):

５１－７０.

[１９] Ｗｏｌｖｅｒｔｏｎ Ｃ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２００７ꎬ ５５(１７): ５８６７－５８７２.

[２０] Ｚｈａｎｇ Ｙꎬ Ｚｈａｎｇ Ｚꎬ Ｍｅｄｈｅｋａｒ Ｎ Ｖꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ

１２５: ３４０－３５０.

[２１] Ｚｈｅｎｇ Ｚ Ｑꎬ Ｌｉｕ Ｗ Ｑꎬ Ｌｉａｏ Ｚ Ｑꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ６１:

３７２４－３７３４.

[２２] Ｆａｌｌａｈ Ｖꎬ Ｌａｎｇｅｌｉｅｒ Ｂꎬ Ｏｆｏｒｉ￣Ｏｐｏｋｕ Ｎꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ

２０１６ꎬ １０３: ２９０－３００.

[２３] Ｊｉａｎｇ Ｌꎬ Ｌｉ Ｊ Ｋꎬ Ｌｉｕ Ｇꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ: Ａ

[Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ ６３７: １３９－１５４.

[２４] Ｒｏｓａｌｉｅ Ｊ Ｍꎬ Ｂｏｕｒｇｅｏｉｓ Ｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ ６０(１７): ６０３３－

６０４１.

[２５] Ｂｉｓｗａｓ Ａꎬ Ｓｉｅｇｅｌ Ｄ Ｊꎬ Ｓｅｉｄｍａｎ Ｄ Ｎ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｌｅｔｔｅｒｓ [Ｊ]ꎬ

２０１０ꎬ １０５(７): ０７６１０２.

[２６] Ｓｈｉｎ Ｄꎬ Ｓｈｙａｍ Ａꎬ Ｌｅｅ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ １４１: ３２７－

３４０.

[２７] Ｃｈｅｎ Ｂ Ａꎬ Ｌｉｕ Ｇꎬ Ｗａｎｇ Ｒ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ６１

(５): １６７６－１６９０.

[２８] Ｊｉａｎｇ Ｌꎬ Ｌｉ Ｊ Ｋꎬ Ｃｈｅｎｇ Ｐ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｉｅｎｔｉｆｉｃ Ｒｅｐｏｒｔｓ [Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ

４: ３６０５.

[２９] Ｙａｎｇ Ｃꎬ Ｚｈａｎｇ Ｐꎬ Ｓｈａｏ Ｄꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ １１９:

６８－７９.

[３０] Ｍａｏ Ｊｉａｎｗｅｉ(毛建伟)ꎬ Ｊｉｎ Ｔｏｕｎａｎ(金头男)ꎬ Ｘｕ Ｇｕｏｆｕ (徐国富).

Ｔｈｅ Ｃｈｉｎｅｓｅ Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｎｏｎｆｅｒｒｏｕｓ Ｍｅｔａｌｓ (中国有色金属学报) [Ｊ]ꎬ

２００５ꎬ １５(６): ９２３－９２８.

[３１] Ｚｈｏｕ Ｍｉｎ(周　 民)ꎬ Ｇａｎ Ｐｅｉｙｕａｎ(甘培原)ꎬ Ｄｅｎｇ Ｈｏｎｇｈｕａ(邓鸿

华)ꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｃｈｉｎａ(中国材料进展) [Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ ３７(２):

１５４－１６０.

[３２] Ｒøｙｓｅｔ Ｊꎬ Ｒｙｕｍ Ｎ. Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｒｅｖｉｅｗｓ [Ｊ]ꎬ ２００５ꎬ ５０(１):

１９－４４.

[３３] Ｍｉｎｅｒａｌｐｒｉｃｅｓ. ｃｏｍ. [ＥＢ / ＯＬ]. (２０１９－０１) [２０１９－２－２８]. ｈｔｔｐ: / /

ｍｉｎｅｒａｌｐｒｉｃｅｓ. ｃｏｍ/

[３４] Ｂｏｕｒｇｅｏｉｓ Ｌꎬ Ｎｉｅ Ｊ Ｆꎬ Ｍｕｄｄｌｅ Ｂ Ｃ. Ｐｈｉｌｏｓｏｐｈｉｃａｌ Ｍａｇａｚｉｎｅ [ Ｊ]ꎬ

２００５ꎬ ８５(２９): ３４８７－３５０９.

[３５] Ｓａｎｋａｒａｎ Ｒꎬ Ｌａｉｒｄ Ｃ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ [Ｊ]ꎬ １９７４ꎬ

１４(３): ２７１－２７９.

[３６] Ｓｉｌｃｏｃｋ Ｊ Ｍꎬ Ｆｌｏｗｅｒ Ｈ Ｍ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２００２ꎬ ４６(５): ３８９－

３９４.

[３７] Ｍａｄａｎａｔ Ｍꎬ Ｌｉｕ Ｍꎬ Ｂａｎｈａｒｔ Ｊ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ １５９: １６３－

０４２
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１７２.

[３８] Ｂａｎｈａｒｔ Ｊꎬ Ｃｈａｎｇ Ｃ Ｓ Ｔꎬ Ｌｉａｎｇ Ｚꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｄｖａｎｃｅｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ Ｍａｔｅｒｉ￣

ａｌｓ [Ｊ]ꎬ ２０１０ꎬ １２(７): ５５９－５７１.

[３９] Ｅｓｍａｅｉｌｉ Ｓꎬ Ｌｌｏｙｄ Ｄ Ｊ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２００４ꎬ ５０(１): １５５－

１５８.

[４０] Ｋｉｍ Ｊꎬ Ｄａｎｉｅｌ Ｍａｒｉｏａｒａ Ｃꎬ Ｈｏｌｍｅｓｔａｄ Ｒꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ

Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ: Ａ [Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ５６０: １５４－１６２.

[４１] Ｌｉｕ Ｍꎬ Ｂａｎｈａｒｔ Ｊ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ: Ａ [Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ

６５８: ２３８－２４５.

[４２] Ｚａｎｄｂｅｒｇｅｎ Ｍ Ｗꎬ Ｃｅｒｅｚｏ Ａꎬ Ｓｍｉｔｈ Ｇ Ｄ Ｗ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ

２０１５ꎬ １０１: １４９－１５８.

[４３] Ｂｒｏｏｋ Ｇ Ｂ. Ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｉｏｎ ｉｎ Ｍｅｔａｌｓ[Ｒ]. Ｕｎｉｔｅｄ Ｋｉｎｇｄｏｍ: Ｆｕｌｍｅｒ Ｒｅ￣

ｓｅａｒｃｈ Ｉｎｓｔｉｔｕｔｅꎬ １９６３.

[４４] Ｈｕｔｃｈｉｎｓｏｎ Ｃ Ｒꎬ Ｒｉｎｇｅｒ Ｓ Ｐ. Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌ ａｎｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ

Ａ [Ｊ]ꎬ ２０００ꎬ ３１(１１): ２７２１－２７３３.

[４５] Ｍｉｔｌｉｎ Ｄꎬ Ｊｒ Ｊ Ｗ Ｍꎬ Ｒａｄｍｉｌｏｖｉｃ Ｖ. Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌ ＆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｔｒａｎｓａｃ￣

ｔｉｏｎｓ Ａ [Ｊ]ꎬ ２０００ꎬ ３１(１１): ２６９７－２７１１.

[４６] Ｍｉｔｌｉｎ Ｄꎬ Ｊｒ Ｊ Ｗ Ｍꎬ Ｒａｄｍｉｌｏｖｉｃ Ｖꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌ ＆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ

Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ Ａ [Ｊ]ꎬ ２００１ꎬ ３２(１): １９７－１９９.

[４７] Ａｌｌｅｎ Ｃ Ｍꎬ Ｏ′Ｒｅｉｌｌｙ Ｋ Ａ Ｑꎬ Ｃａｎｔｏｒ Ｂꎬ ｅｔ ａｌ. Ｐｒｏｇｒｅｓｓ ｉｎ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ

Ｓｃｉｅｎｃｅ [Ｊ]ꎬ １９９８ꎬ ４３(２): ８９－１７０.

[４８] Ｚｈａｎｇ Ｌꎬ Ｇａｏ Ｊꎬ Ｄａｍｏａｈ Ｌ Ｎ Ｗꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍｉｎｅｒａｌ Ｐｒｏｃｅｓｓｉｎｇ ａｎｄ Ｅｘ￣

ｔｒａｃｔｉｖｅ Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｙ Ｒｅｖｉｅｗ [Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ ３３(２): ９９－１５７.

[４９] Ｄｉｎｇ Ｈｕｉｌｉｎ(丁惠麟)ꎬ Ｘｉｎ Ｚｈｉｈｕａ(辛智华). Ｍｅｔａｌｌｏｇｒａｐｈｉｃ Ｈｅａｔ

Ｔｒｅａｔｍｅｎｔ ａｎｄ Ｆａｉｌｕｒｅ Ａｎａｌｙｓｉｓ ｏｆ Ｐｒａｃｔｉｃａｌ Ａｌｕｍｉｎｕｍꎬ Ｃｏｐｐｅｒ ａｎｄ Ｉｔｓ

Ａｌｌｏｙｓ(实用铝、 铜及其合金金相热处理和失效分析) [Ｍ].

Ｂｅｉｊｉｎｇ: Ｃｈｉｎａ Ｍａｃｈｉｎｅ Ｐｒｅｓｓꎬ ２００８.

[５０] Ｄｒｅｇｉａ Ｓ Ａꎬ Ｗｙｎｂｌａｔｔ Ｐ. Ａｃｔａ Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａ ｅｔ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ １９９１ꎬ ３９

(５): ７７１－７７８.

[５１] Ｒｉｎｇｅｒ Ｓ Ｐꎬ Ｐｒａｓａｄ Ｋ Ｓꎬ Ｑｕａｎ Ｇ Ｃ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２００８ꎬ ５６

(９): １９３３－１９４１.

[５２] Ｌｉａｏ Ｚꎬ Ｌｉ Ｓꎬ Ｚｈｅｎｇ Ｚꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ ６６(７):

４４７－４５０.

[５３] Ｎｉｃｈｏｌｓｏｎ Ｒ Ｂꎬ Ｎｕｔｔｉｎｇ Ｊ. Ａｃｔａ Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａ [Ｊ]ꎬ １９６１ꎬ ９(４): ３３２－

３４３.

[５４] Ｒｏｓａｌｉｅ Ｊ Ｍꎬ Ｂｏｕｒｇｅｏｉｓ Ｌꎬ Ｍｕｄｄｌｅ Ｂ Ｃ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ ５９

(１９): ７１６８－７１７６.

[５５] Ｒｏｓａｌｉｅ Ｊ Ｍꎬ Ｂｏｕｒｇｅｏｉｓ Ｌꎬ Ｍｕｄｄｌｅ Ｂ Ｃ. Ｐｈｉｌｏｓｏｐｈｉｃａｌ Ｍａｇａｚｉｎｅ [Ｊ]ꎬ

２００９ꎬ ８９(１５): １２６７－１２７８.

[５６] Ｒｏｓａｌｉｅ Ｊ Ｍꎬ Ｂｏｕｒｇｅｏｉｓ Ｌꎬ Ｍｕｄｄｌｅ Ｂ Ｃ. Ｐｈｉｌｏｓｏｐｈｉｃａｌ Ｍａｇａｚｉｎｅ [Ｊ]ꎬ

２００９ꎬ ８９(２５): ２１９５－２２１１.

[５７] Ｌｕｍｌｅｙ Ｒ Ｎꎬ Ｍｏｒｔｏｎ Ａ Ｊꎬ Ｐｏｌｍｅａｒ Ｉ Ｊ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２００２ꎬ ５０

(１４): ３５９７－３６０８.

[５８] Ｚｈｏｕ Ｘꎬ Ｌｉｕ Ｚꎬ Ｂａｉ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ: Ａ

[Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ５６４: １８６－１９１.

[５９] Ｒｅｉｃｈ Ｌꎬ Ｍｕｒａｙａｍａ Ｍꎬ Ｈｏｎｏ Ｋ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ １９９８ꎬ ４６(１７):

６０５３－６０６２.

[６０] Ｍａｃｃｈｉ Ｃꎬ Ｔｏｌｌｅｙ Ａꎬ Ｇｉｏｖａｃｈｉｎｉ Ｒꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ

９８: ２７５－２８７.

[６１] Ｓｕｎ Ｌꎬ Ｉｒｖｉｎｇ Ｄ Ｌꎬ Ｚｉｋｒｙ Ｍ Ａꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２００９ꎬ ５７

(１２): ３５２２－３５２８.

[６２] Ｋａｎｇ Ｓ Ｊꎬ Ｋｉｍ Ｙ Ｗꎬ Ｋｉｍ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ８１:

５０１－５１１.

[６３] Ｍａｒｑｕｉｓ Ｅ Ａꎬ Ｓｅｉｄｍａｎ Ｄ Ｎ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２００１ꎬ ４９(１１):

１９０９－１９１９.

[６４] Ｆｅｒｒｙ Ｍꎬ Ｂｕｒｈａｎ Ｎ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２００７ꎬ ５５(１０): ３４７９－３４９１.

[６５] Ｔａｅｎｄｌ Ｊꎬ Ｏｒｔｈａｃｋｅｒ Ａꎬ Ａｍｅｎｉｔｓｃｈ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ

２０１６ꎬ １１７: ４３－５０.

[６６] Ｓｅｉｄｍａｎ Ｄ Ｎꎬ Ｍａｒｑｕｉｓ Ｅ Ａꎬ Ｄｕｎａｎｄ Ｄ Ｃ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２００２ꎬ

５０(１６): ４０２１－４０３５.

[６７] Ｇａｏ Ｙ Ｈꎬ Ｌｉｕ Ｇꎬ Ｓｕｎ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｒｅｓｅａｒｃｈ Ｌｅｔｔｅｒｓ [Ｊ]ꎬ ２０１９ꎬ ７

(１): １８－２５.

[６８] Ｌｉ Ｙｕｎｔａｏ(李云涛)ꎬ Ｌｉｕ Ｚｈｉｙｉ(刘志义). Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｅｒｏｎａｕｔｉｃａｌ Ｍａ￣

ｔｅｒｉａｌｓ(航空材料学报)[Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ３３(２): １－７.

[６９] Ｄｏｒｉｎ Ｔꎬ Ｒａｍａｊａｙａｍ Ｍꎬ Ｌａｍｂ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉ￣

ｎｅｅｒｉｎｇ: Ａ [Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ ７０７: ５８－６４.

[７０] Ｍｏｎｄｏｌ Ｓꎬ Ｋａｓｈｙａｐ Ｓꎬ Ｋｕｍａｒ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉ￣

ｎｅｅｒｉｎｇ: Ａ [Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ ７３２: １５７－１６６.

[７１] Ｃｈｅｎ Ｂ Ａꎬ Ｐａｎ Ｌꎬ Ｗａｎｇ Ｒ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ＆ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ:

Ａ [Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ ５３０: ６０７－６１７.

[７２] Ｈｕａｎｇ Ｙꎬ Ｒｏｂｓｏｎ Ｊ Ｄꎬ Ｐｒａｎｇｎｅｌｌ Ｐ Ｂ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１０ꎬ ５８

(５): １６４３－１６５７.

[７３] Ｗｅｎ Ｓ Ｐꎬ Ｘｉｎｇ Ｚ Ｂꎬ Ｈｕａｎｇ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒ￣

ｉｎｇ: Ａ [Ｊ]ꎬ ２００９ꎬ ５１６(１－２): ４２－４９.

[７４] Ｗｅｎ Ｓ Ｐꎬ Ｇａｏ Ｋ Ｙꎬ Ｌｉ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ ６５

(７): ５９２－５９５.

[７５] Ｗｅｎ Ｓ Ｐꎬ Ｇａｏ Ｋ Ｙꎬ Ｈｕａｎｇ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍｐｏｕｎｄｓ

[Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ５７４: ９２－９７.

[７６] Ｇｏｎｇ Ｂｏ(宫　 博)ꎬ Ｗｅｎ Ｓｈｅｎｇｐｉｎｇ(文胜平)ꎬ Ｈｕａｎｇ Ｈｕｉ(黄　 晖)ꎬ

ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａ Ｓｉｎｉｃａ(金属学报)[Ｊ]ꎬ ２０１０ꎬ ４６(７): ８５０
－８５６.

[７７] Ｗｕ Ｈꎬ Ｗｅｎ Ｓ Ｐꎬ Ｗｕ Ｘ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ:

Ａ [Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ ６３９: ３０７－３１３.

[７８] Ｂｏｏｔｈ￣Ｍｏｒｒｉｓｏｎ Ｃꎬ Ｄｕｎａｎｄ Ｄ Ｃꎬ Ｓｅｉｄｍａｎ Ｄ Ｎ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ

２０１１ꎬ ５９(１８): ７０２９－７０４２.

[７９] Ｂｏｏｔｈ￣Ｍｏｒｒｉｓｏｎ Ｃꎬ Ｍａｏ Ｚꎬ Ｄｉａｚ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ

６０(１２): ４７４０－４７５２.

[８０] Ｂｏｏｔｈ￣Ｍｏｒｒｉｓｏｎ Ｃꎬ Ｓｅｉｄｍａｎ Ｄ Ｎꎬ Ｄｕｎａｎｄ Ｄ Ｃ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ

２０１２ꎬ ６０(８): ３６４３－３６５４.

[８１] Ｖｏ Ｎ Ｑꎬ Ｄｕｎａｎｄ Ｄ Ｃꎬ Ｓｅｉｄｍａｎ Ｄ Ｎ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ６３:

７３－８５.

[８２] Ｏｒｔｈａｃｋｅｒ Ａꎬ Ｈａｂｅｒｆｅｈｌｎｅｒ Ｇꎬ Ｔａｅｎｄｌ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｎａｔｕｒｅ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ [Ｊ]ꎬ

２０１８: １１０１－１１０７.

[８３] Ｄｕ Ｇꎬ Ｄｅｎｇ Ｊꎬ Ｗａｎｇ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２００９ꎬ ６１(５):

５３２－５３５.

[８４] Ｅｒｄｅｎｉｚ Ｄꎬ Ｎａｓｉｍ Ｗꎬ Ｍａｌｉｋ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ １２４:

５０１－５１２.

(编辑　 惠　 琼)
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