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基于多尺度构筑的铝铈共晶耐热铝合金的组织与力学性能

研究 

摘 要 

铝合金导体材料在高压输电网络、航空航天及汽车工业领域获得重要工程应

用。在电力输配领域，随着万伏级高压电网的电压等级提升及扩容改造，铝基导

体的高温服役性能面临严苛要求。当前主流 Al-Mg-Si系中高强合金导线与 Al-Zr

系耐热合金导线存在强度-耐热性倒置关系，开发兼具高强韧性、高导电率及优

异抗高温软化特性的结构-功能一体化铝合金材料成为关键研究方向。基于 Al-Ce

合金体系突出的凝固特性与高温稳定性，本研究通过 Sc、Zr 微合金化策略调控

Al-5Ce亚共晶合金的显微组织演化，建立微米尺度 Al11Ce3共晶相与纳米级 L12-

Al3(Sc,Zr)析出相的跨尺度协同强化机制。此外，通过机器学习与同步辐射原位实

验，揭示出 Al-Ce合金的强韧化机制，并构建时效析出动力学模型。 

基于 PANDAT®热力学高通量计算结果得出 Sc、Zr 的添加能够维持 Al-Ce

合金低热开裂的倾向。热力学相图模块计算表明，常温下，Sc、Zr、Ce在铝基体

中具有极低的固溶度，且 Sc、Zr 含量对合金相析出顺序有较大影响。铸态组织

观察表明，当 Sc的添加量达到 0.5 wt.%时，对于 Al-5Ce合金细化效果最为明显，

使得合金平均晶粒尺寸从 201±155 μm 细化至 18±6 μm。Sc、Zr 协同添加下由

于合金元素偏析，导致合金晶粒平均增长至 30±13μm。 

室温力学性能表明，Zr对于合金力学性能强化效果较低。当 Sc添加量达到

0.5 wt.%时，对于 Al-5Ce合金力学性能提升最为明显。室温状态下 Al-5Ce-0.5Sc

合金抗拉强度达到 173 MPa，延伸率为 15 %，硬度为 61.46 HV。时效下，Sc元

素最佳析出温度在 300 ℃，较高的温度使得 Al3Sc相快速析出的同时也加剧了强

化相的粗化。Zr 的添加能够增强合金在高温中的稳定性，400 ℃热处理下，Al-

5Ce-0.5Sc 合金最大硬度为 73.22 HV，400 h后仅有 42.9 HV，而 Al-5Ce-0.6Sc-

0.3Zr合金最大硬度为 86.22 HV，400 h后为 64.54 HV。 

机器学习结果表明 XGBoost模型对于合金预测效果最好，Sc元素含量对于

合金时效硬度与电导率影响效果最大，其次受时效温度与时间的影响。逆向预测

验证实验展现出 XGBoost 模型优异的预测能力，经过时效后实验结果与预测结

果误差均控制在 10 %以内（ 300 ℃，0.5h，1.36 %；300 ℃，5 h，7.57 %；300 ℃，

0.5 h，2.42 %）。 

利用同步辐射原位实验，揭示合金强化机制。凝固过程之中，Zr的添加起到

作为形核位点的作用，达到细化晶粒的效果，减小在凝固过程中 Al-5Ce 合金特



安徽工程大学硕士论文 

II 

 

定凝固的取向。添加Zr元素后Al11Ce3最大应力承载从170 MPa提升至210 MPa，

并且促进了合金在拉伸过程之中位错的增殖，从而产生加工硬化，强化合金。 

本文通过热力学计算、机器学习、同步辐射原位实验，系统的研究了 Sc、Zr

元素含量以及时效处理对于 Al-Ce合金凝固组织与综合性能的影响。建立了强化

相应力承载与微观应变的关系，揭示了纳米析出相与共晶相协同强化下的合金强

韧化模型。本工作对于 Al-Ce耐热合金的开发及应用具有一定的理论与实际应用

价值。 

 

关键词：Al-Ce合金，热力学计算，时效析出动力学，机器学习，同

步辐射  
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RESEARCH ON THE MICROSTRUCTURE AND 

MECHANICAL PROPERTIES OF AL-CE EUTECTIC HEAT-

RESISTANT ALUMINUM ALLOY BASED ON MULTI-

SCALE CONSTRUCTION 

 

 

 

ABSTRACT 

 

 

Aluminum alloy conductor materials have attained significant 

engineering applications in high-voltage transmission networks, aerospace, 

and automotive industries. In power transmission systems, the elevated 

voltage levels and capacity expansion of kilovolt-class grids impose 

stringent requirements on the high-temperature service performance of 

aluminum-based conductors. The prevailing Al-Mg-Si medium-high 

strength alloy conductors and Al-Zr heat-resistant alloy conductors exhibit 

an inverse strength-thermal stability relationship, making the development 

of structural-functional integrated aluminum alloys with high strength-

toughness, superior conductivity, and excellent anti-softening resistance a 

critical research focus. Leveraging the exceptional solidification 

characteristics and thermal stability of Al-Ce alloy systems, this study 

employs Sc/Zr microalloying strategies to regulate the microstructural 

evolution of Al-5Ce hypoeutectic alloys, establishing a cross-scale 
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synergistic strengthening mechanism between micron-scale Al11Ce3 

eutectic phases and nano-sized L12-Al3(Sc,Zr) precipitates. Furthermore, 

machine learning and synchrotron radiation in situ experiments elucidate 

the strengthening-toughening mechanisms of Al-Ce alloys, while 

constructing precipitation kinetics models. 

PANDAT® thermodynamic high-throughput calculations reveal that 

Sc/Zr additions maintain low hot-cracking susceptibility in Al-Ce alloys. 

Phase diagram simulations demonstrate extremely low solid solubility of 

Sc, Zr, and Ce in the aluminum matrix at ambient temperatures, with Sc/Zr 

content significantly influencing phase precipitation sequences. As-cast 

microstructure analysis indicates optimal grain refinement at 0.5 wt.% Sc 

addition, reducing average grain size from 201±155 μm to 18±6 μm. Co-

addition of Sc/Zr induces elemental segregation, increasing average grain 

size to 30±13 μm. 

Room-temperature mechanical tests show limited strengthening 

effects from Zr. Maximum performance enhancement occurs at 0.5 wt.% 

Sc addition, with Al-5Ce-0.5Sc alloy achieving tensile strength of 173 MPa, 

elongation of 15%, and hardness of 61.46 HV. Ageing studies identify 

optimal Al3Sc precipitation at 300 °C, where accelerated precipitation 

coexists with coarsening effects. Zr incorporation enhances thermal 

stability: Al-5Ce-0.5Sc exhibits peak hardness of 73.22 HV (declining to 

42.9 HV after 400 h) at 400 °C, while Al-5Ce-0.6Sc-0.3Zr maintains 86.22 
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HV (declining to 64.54 HV after 400 h). 

Machine learning identifies XGBoost as the optimal predictive model, 

with Sc content exerting dominant influence on aged hardness/conductivity, 

followed by ageing temperature/time. Reverse prediction validation 

demonstrates experimental errors below 10 %(300 °C, 0.5 h, 1.36 %; 

300 °C, 5 h, 7.57 %; 300 °C, 0.5 h, 2.42%). 

Synchrotron in situ experiments reveal Zr's dual role as nucleation 

sites during solidification, refining grains and reducing crystallographic 

orientation preference in Al-5Ce alloys. Zr addition elevates Al11Ce3 stress-

bearing capacity from 170 MPa to 210 MPa, promoting dislocation 

multiplication and work-hardening during deformation. 

This systematic investigation combines thermodynamic modeling, 

machine learning, and synchrotron characterization to establish 

correlations between strengthening phase stress-bearing capacity and 

microstrain, proposing a synergistic strengthening-toughening model 

through nano-precipitate/eutectic phase interactions. The work provides 

theoretical and practical guidance for developing advanced Al-Ce heat-

resistant alloys. 

Junjie Wu (Materials and Chemical Industry) 

Supervised by Mengmeng Wang 

KEY WORDS: Al-Ce alloy, thermodynamic calculation, aging 

precipitation kinetics, machine learning, synchrotron radiation 
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第1章 绪论 

1.1 研究背景及意义 

随着社会经济的快速发展，电力需求急剧增加。然而，随着运输电流的密度

增大，导线温度会显著上升，进而引发高温软化现象，降低导线服役的稳定性。

铝合金凭借其低密度、高延展性，高比强度以及优异的耐腐蚀性能的特点，被视

为材料轻量化的理想选择。作为一种低成本、高性价比的材料，铝合金在航空航

天、交通运输、制造业以及家用生活等领域都展现出巨大的应用潜力[1-3]。此外，

铝基体通常具有面心立方 FCC）结构，这种结构有助于电子在晶格之间的移动，

使得铝合金也有良好的导电性，在电力电缆的应用中广泛替代铜[4]。在室温环境

之下，铝合金具有良好的综合力学性能，但是，随着工作环境温度的升高至 150 ℃

以上时，铝合金内的强化相会出现粗化以及溶解到基体中的现象，出现合金结构

变化，导致合金力学性能明显下降，无法达到使用需求。目前，国内外广泛使用

的铝合金导体材料主要包括 Al-Zr 和 Al-Mg-Si 合金，但这些材料普遍面临“高

强不耐热、耐热不高强”的技术瓶颈。耐热铝合金都有着耐热性好，高强度的特

点，但其导电率往往较低无法满足需求，因此, 在高强度耐热铝合金导体材料的

设计中，需要综合考虑强度、电导率以及耐热性之间的关系，深入研究铝合金的

强化机制、导电机制以及耐热机制。 

 

图 1-1 合金强度与电导率的倒置[5] 
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1.2 高强高导耐热铝合金 

纯铝具有高导电率，高延展性等特点。然而纯铝固有强度较低，虽然通过形

变强化在铝基体内部引入大量的位错或者通过晶粒细化的方式可以提高纯铝的

强度，但这些强化机制存在热稳定性问题，在高温环境之中，由于位错的回复湮

灭与晶粒的再结晶行为，当温度达到 150 °C后，纯铝的晶粒开始粗化[6]，在 250 °C

以上完全形成粗大晶粒，力学性能完全丧失，在高温下无法使用。因此，亟需一

种在维持铝的高导电特性的同时，使其在室温下兼备良好的综合力学性能与出色

的热稳定性能。 

1.2.1 铝合金强化方式 

铝合金强化方式主要有以下几种：细晶强化、固溶强化、位错强化、Orowan

强化、应力承载效应等。 

细晶强化：晶界通过阻碍位错的运动，从而提高材料的屈服强度。研究表明，

随着晶粒尺寸的减小，晶界的体积分数呈指数型增长。根据 Hall-Petch效应[7-10]，

材料屈服强度与晶粒大小关系如下式所示： 

 𝜎𝑠 = 𝜎0 + 𝐾/√𝑑 (1-1) 

𝜎𝑠是材料的屈服强度，𝜎0表示晶格阻力，𝐾为 Hall-Pecth系数，𝑑是平均晶粒尺寸。

Huang等[11]利用变相驱动冶金技术制备出了一种平均晶粒在 200±4.6 nm，抗拉

强度 470±30 MPa，屈服强度 230 MPa，延伸率为 13.0±1.2 %的 Al-Fe合金。 

固溶强化：通过在纯铝中加入合金元素形成铝基固溶体，造成晶格畸变，从

而阻碍位错运动，提高合金的强度。张等[12]通过 530 ℃，3 h的固溶处理在 A356

铝合金中原位生成大量具有核壳结构的(Al,Si)3Ti 颗粒，进一步提高了其极限抗

拉强度、屈服强度和延伸率，分别从 230 MPa、138 MPa和 12 %提高到 243 MPa、

168 MPa 和 17 %。固溶强化效果受到溶质原子浓度与溶质原子与溶剂原子的价

电子差和原子半径差的影响。一般情况下，溶质原子浓度越高，溶质溶剂原子尺

寸相差越大、价电子数差越大，强化效果越明显。常见的合金元素包括铜（ Cu）、

镁（ Mg）、锰（ Mn）、锌（ Zn）、硅（ Si）等，它们在铝合金中形成有限固溶体并

具有较大的极限溶解度，因此具有显著的固溶强化效果。固溶强化对合金屈服强

度的贡献可以用如下公式计算[13-15]： 

 𝜎𝑠𝑠 = 𝐻𝐶𝑛 (1-2) 

其中𝐻和𝑛是取决于溶质原子与基体的常数，C是溶质原子的浓度。 

位错强化：晶体的强度和位错的密度有着密切的关系。当材料内部位错密度

较低时，随着材料位错密度的降低，晶体强度增大。而当材料中位错密度较高时，

则出现晶体强度随着位错密度的上升而变强的情况。在工程中，通常采用轧制、
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挤压等加工方法增加材料的塑性变形程度，从而提高位错密度，增强材料的强度

和硬度。形变强化是提高金属强度的有效方法，特别是对于不能用热处理强化的

材料。位错对强度的贡献可以用 Taylor公式表述[13,16-21]： 

 𝜎𝑑 = 𝑀𝛼𝐺𝑏√𝜌 (1-3) 

其中𝑀是平均 Taylor因子，𝛼是一个与材料有关的常数，𝐺是剪切模量，𝑏是伯氏

矢量，𝜌是位错密度，可用 X射线衍射计算得出。 

Orowan 强化：Orowan 强化是一种通过在金属材料中引入难以剪切的第二

相粒子来提高材料屈服强度的方法。当第二相粒子弥散在集体之中时，通过钉扎

效应，阻碍位错的运动来达到强化的目的。第二相粒子分为可变形粒子与不可变

形粒子，通过外加法或粉末冶金等方法加入基体中的第二相粒子大多属于不可变

粒子，其第二相粒子通常刚性较大，位错难以切过，通过位错绕过机制实现强化。

当位错遇到不可变形粒子时，会弯曲变长，能量升高，运动阻力增加，从而提高

材料的强度。位错绕过粒子后，会形成位错环包围粒子，进一步阻碍其他位错在

该滑移面上的运动。而通过固态相变得到的析出相一般属于可变粒子。这种第二

相粒子一般与基体保持共格关系，尺寸较小。位错切过粒子时，会在粒子周围产

生应力场，使体系能量上升，从而阻碍位错运动，提高晶体强度，实现材料的强

化效果。由于较大尺寸的第二相颗粒 尺寸大于 100 nm），在相同的体积分数下，

第二相颗粒间隔较大，且分布大多集中在晶界处，此时第二相粒子对于位错的阻

碍效果降低，当第二相粒子尺寸在 100 nm 以下时，Orowan 强化有着明显的效

果。Orowan强化描述了纳米粒子与位错之间的相互作用，可用如下公式表示[22-

24]： 

 ∆𝜎𝑂𝑅 =
0.13𝑏𝐺

𝑑𝑝( √
𝜈𝑝

2

3
−1)

ln (
𝑑𝑝

2𝑏
) 𝑑 (1-4) 

式中𝑏（是伯氏矢量，𝐺（为基体的剪切模量，𝜈𝑝（和𝑑𝑝（分别是第二相的体积分数与第

二相之间的间距。 

应力承载效应：Kim等[25]通过中子衍射原位拉伸实验，发现在铝合金在施加

载荷的过程之中，各相存在着微观应力分配的情况。Nardor和 Prewo提出在材料

承受载荷时，应力会通过强度较低的基体传递至高强度的第二相中达到强化基体

的效果，应力承载的效果可用下式表明[26]： 

 Δ𝜎𝐿𝑇 = 𝜈𝑝𝜎𝑚 [
(𝑙+𝑡)𝐴

4𝑙
]  (1-5) 

其中𝜈𝑝是第二相颗粒的体积分数，𝜎𝑚是未经第二相强化的基体的屈服强度，𝑙 和

t是平行以及垂直加载方向的颗粒的尺寸，A是𝑙与 t的比值。对于近球形的颗粒
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而言，上式可以表示为： 

 Δ𝜎𝐿𝑇 =
1

2
𝜈𝑝𝜎𝑚  (1-6) 

1.2.2 影响铝合金导电性能的因素 

当传导电子在晶体缺陷处 空位，溶质原子、空位等）会发生不同程度的散

射，从而产生附加电阻，导致合金电导率的降低[27-31]。影响合金电导率因素较多，

晶界、位错、第二相等都会导致合金电导率的降低，并且合金电导率的影响还与

第二相的体积分数、形貌以及空间分布有[30-33]。根据 Matthiessen 法则文献，铝

合金总的电阻率可以用如下公式表示[34]： 

 𝜌𝐷 = 𝜌𝐴𝑙 + 𝜌𝑣𝑎𝑐 + 𝜌𝑝 + 𝜌𝑑𝑖𝑠 + 𝜌𝑔𝑏 + 𝜌𝑠𝑠 (1-7) 

其中𝜌𝐷表示铝合金微观结构变化导致的总电阻率；𝜌𝐴𝑙为纯铝的电阻率（ 25 ℃下，

2.655×10-6 Ω·cm）[31]；𝜌𝑠𝑠为溶质原子引起的电阻率; 𝜌𝑣𝑎𝑐是各种点缺陷空位引起

的电阻率；𝜌𝑝、𝜌𝑑以及𝜌𝑔𝑏分别是由第二相、位错密度以及晶界引起的电阻率。 

溶质原子引起的电阻率𝜌𝑠𝑠可用下式表达： 

 𝜌𝑠𝑠 = ∑ 𝐶𝑠𝑜𝑙
𝑖 ∆𝜌𝑠𝑜𝑙

𝑖
ⅈ

 (1-8) 

其中，𝐶𝑠𝑜𝑙
𝑖 是溶质原子的浓度，∆𝜌𝑠𝑜𝑙

𝑖 是单位浓度下溶质原子所产生的电阻率的总

量。溶质原子对电导率的影响与原子种类，溶质原子与基体的原子半径差异以及

价电子结构有关[35]。 

各种点缺陷所导致的电阻率𝜌𝑣𝑎𝑐可用下式表达： 

 𝜌𝑣𝑎𝑐 = 𝐶𝑣∆𝜌𝑣𝑎𝑐 (1-9) 

式中𝐶𝑣表示空位浓度，∆𝜌𝑣𝑎𝑐为单位浓度下空位所引起的电阻率的总量。 

位错对于电阻率的影响，可用下式表示： 

 𝜌𝑑𝑖𝑠 = 𝐿𝑑𝑖𝑠∆𝜌𝑑𝑖𝑠 (1-10) 

𝐿𝑑𝑖𝑠(m-2)是位错密度，∆𝜌𝑑𝑖𝑠是单个位错所导致的电阻率增量。 

晶界对于电阻率的影响，如下式： 

 𝜌𝑔𝑏 = 𝑆𝑔𝑏∆𝜌𝑏𝑔 (1-11) 

𝑆𝑔𝑏(m-1)为单位体积内晶界的长度，∆𝜌𝑏𝑔表示单位长度的晶界引起的电阻率。 

第二相对电导率的影响可以用并联电阻模型表示[33]： 

 
1

𝜌𝑐
=

𝑓𝐴𝑙

𝜌𝐴𝑙
+

𝑓𝑝

𝜌𝑝
 (1-12) 

其中𝜌𝑐，𝜌𝐴𝑙以及𝜌p分别是复合材料，铝基体以及第二相的电阻率。第二相对电阻

率的影响除了与第二相的体积分数有关，还与其形貌以及空间分布有关。 

Matthiessen法则能够体现出合金微观成分对于合金电导率的影响，但是往往
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理论得出的结论与实际相差较大，这是因为在实际应用中，影响合金电导率的溶

质原子，空位缺陷、第二相、位错等因素所造成的电导率的增量不是简单相加。

各个影响因素之间会互相影响，因此造成实际电导率与理论预测相差较大。但是，

Matthiessen法则体现出了对于合金电导率的影响因素，以及各影响因素程度如下

表所示。各种晶体缺陷对于电阻率的影响从强到弱依次为溶质原子、第二相、晶

界以及位错等。 

表 1-1 各种晶格缺陷对于铝合金电导率的影响[36]。 

缺陷类型 电阻𝜌 

空位 2.2 μΩ·cm×浓度 at.%） 

杂质原子 4.0 μΩ·cm×浓度 at.%） 

位错 1.0×10-12 μΩ·cm3×密度 cm-2） 

晶界 1.4×10-6 μΩ·cm2×密度 cm2 cm-3） 

层错 4.0×10-7 μΩ·cm2×密度 cm2 cm-3） 

 

金属材料的导电性能与其内部微观结构与组织密切相关、晶体内部的缺陷与

溶质原子都能够影响内部电子的迁移，从而改变最终合金电导率的大小。然而，

结合金属强化机制可以看出，合金强度与电导率存在着倒置的关系。在金属强化

的同时不可避免地会损失电导率。 

1.2.3 耐热铝合金 

虽然铝合金在室温环境下展现出良好的综合力学性能，但其高温软化问题明

显，限制了铝合金在中高温 >150 ℃）环境中的应用。以 7075铝合金而言，在 

200 °C和 300 °C条件下，合金的抗拉强度只有室温条件下的 30% 和 10 %[37]。

随着航空航天、汽车工业、高压输电等领域的不断发展，人们对耐热铝合金

 150 ℃-350 ℃）提出了更高的要求[38]。这类合金在室温下不仅需要具备良好的

抗氧化性与较高的综合力学性能，在高温工作环境之下，也要维持稳定的机械性

能以达到服役要求。然而，大部分高强铝合金内部析出相（ Al2Cu、Mg2Si、Mg2Zn

等）在 200 °C 以上会迅速粗化，造成铝合金强度急剧下降。铝合金的耐热性能

通常采用合金室温性能和高温强度的衰减率来决定，因此在维持铝合金高温微观

组织稳定的同时，其室温下的强度也需要得到保证。铝合金之中一般会添加锆

 Zr）、铜 Cu）、镍 Ni）、钛 Ti）等热稳定性较高的元素。通过调节这些特定

元素的添加量，从而优化铝合金的微观结构，提升合金的耐热性能与力学性能。

目前，耐热铝合金的研发是在研究高强铝合金的基础之上，通过合金成分优化，

在铝合金内形成高体积分数的热稳定强化相，通过强化相对于合金位错的钉扎效

应来有效提升合金的耐热性能。根据引入合金中耐热强化相不同，耐热铝合金可

以分为以下三类： 
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 1）陶瓷相：由于铝基体强度较低，因而需要引入第二相颗粒增强合金强

度。随着温度的升高，第二相高温失稳，使得合金强度大大降低。因此，提升铝

合金耐热性能的一个思路便是放弃高温易粗化的第二相颗粒，通过在基体之中添

加高强度、超高熔点的微米级或亚微米级别的陶瓷颗粒 例如 SiC[39]、Al2O3
[40-

41]、TiC[42-44]和 TiB2
[45-46]等）作为强化相，构筑成铝基复合材料。 

铝合金中添加具有高熔点 >1000 ℃）与高杨氏模量的陶瓷颗粒，使得铝基

复合材料通常具有优异的综合力学性能。通过引入陶瓷相，铝基复合材料能够在

450℃工作环境中保持性能的稳定[47]。铝基复合材料能够避免常规高强铝合金在

高温出现软化的问题，并且由于添加的陶瓷颗粒密度相对于铝合金基体材料密度

更低，因此能够降低合金重量，这有助于整体结构重量的减轻。但是铝基复合材

料也存着诸多问题。首先是加工工艺的问题，制备铝基复合材料通常采用粉末冶

金、热压等先进工艺，其制备成本较高。陶瓷颗粒的引入通常是通过非原位的方

法添加，因此材料在制备过程中容易发生团聚。并且高脆性的大尺寸增强颗粒，

使得材料在形变过程之中很容易发生脆性断裂或者作为断裂源，使得铝基复合材

料的塑性远远低于传统铝合金。最后是由于基体与引入的陶瓷相热膨胀系数相差

较大，可能会导致合金在温度变化过程之中产生应力，影响材料的综合性能。 

 2）析出相：相比于通过加入微米级或亚微米级的陶瓷颗粒形成铝基复合

材料，时效析出相是利用高-低温之间合金元素固溶度之间的差异，通过固溶-时

效的方法诱导固态相变。将合金保温在特定温度下，使得固溶在基体内的纳米级

第二相能够充分析出。通过时效析出得到的第二相可以牺牲较小的韧性来换取更

高强度的强化效果。对于具有立方结构的铝合金而言，第二相的体积分数与析出

相的特征尺寸以及析出相间距存在着一定关系，如下式所示[48]： 

 𝑓𝑣 = 2𝜋𝐴 (
𝑅

𝜆𝑎𝑣𝑒
)

3

  1-13） 

其中，𝑓𝑣是第二相的体积分数；𝑅是析出相的特征尺寸；𝜆𝑎𝑣𝑒是析出相之间的

平均间距。 

对于通过时效析出的强化相，其尺寸达到纳米级，颗粒间距介于几个纳米至

数十纳米之间，并且弥散分布在基体之中。这些纳米级的第二相通过 Orowan机

制，来对位错起到钉扎效应，从而达到强化合金的作用。在相同体积分数下，析

出相的尺寸越小对于合金强化的效果越明显。同理，析出相的尺寸结构相近，更

高体积分数的析出相，所对铝合金的强化效果也就越好。Zhu等人[49]通过在传统

非时效 AA3104铝合金之中添加少量的 Cu促进界面处 β’相的形核以及堆垛层错

诱导析出相内的畴界以提高合金的强度与耐热性。利用析出相强化方式能够显著

提升铝合金室温综合力学性能以及耐热性，但其任然存在着一定问题。通过固溶

-析出形式得出的析出相，其数量和尺寸依赖于强化相元素的固溶度。较低元素

固溶度会限制析出相的数量和尺寸，从而影响强化效果，并进一步制约合金耐热
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性能与力学性能的进一步提升。并且通过时效析出的第二相在较低的析出温度下

会使强化相析出困难，极大延长了合金时效析出的时间。较高的析出温度虽然能

加速析出过程，但会导致析出相尺寸增大，降低其对位错运动的阻碍作用，从而

削弱合金的综合力学性能。因此，探究合金析出相强化的时效析出行为周期较长，

大大提高了合金设计周期。 

钪（ Sc）元素能够显著改善铝合金组织和性能，通过在铝合金之中添加少量

的 Sc元素，能够对组织起到明显的细化效果，对铝合金的强度、韧性有着明显

的提升，并能够有效的抑制铝合金的再结晶过程。Li 等[50]通过在合金之中添加

Sc元素，制备出一种高屈服强度 381.5 MPa），延伸率达到 11.8 %的 Al-Mg合

金，其与 Al 形成的 Al3Sc 相作为非均质形核核心，有效抑制合金再结晶行为，

从而细化合金晶粒。如图 1-2所示为通过 PANDAT®热力学计算软件得到的富 Al

端 Al-Sc 二元合金相图。在 Al-Sc 合金凝固过程之中，在 658 ℃下发生共晶反

应：L→α-Al+Al3Sc。当 Sc含量高于共晶点成分时，会有部分初生 Al3Sc相优先

析出。由于 Al3Sc与 α-Al晶格常数接近，配错度不到 1 %，因此 Al3Sc能够作为

α-Al的形核核心，提高形核率，从而细化合金晶粒。并且弥散在铝合金基体中的

Sc 元素通过时效析出能够形成有良好的热稳定性的 Al3Sc 纳米析出相，使其不

仅仅能够对位错起到钉扎作用，还能够提升合金的耐热性能。 

 

图 1-2 Al-Sc二元相图 

Zr 元素是一种常见改善铝合金耐热性能的合金元素。图 1-3 为利用

PANDAT®软件得出的 Al-Zr 合金相图。当 Zr 含量在 0.28 wt.%以上时，在合金

凝固过程中，首先生成初生 Al3Zr相，当温度达到包晶反应温度时，剩余的液相

会与 Al3Zr 产生包晶反应 Al3Zr+L→α-Al。α-Al 会以 Al3Zr 作为形核核心达到细
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化晶粒的目的。然而在合金凝固过程当中，由于包晶反应会使 α-Al中 Zr含量偏

高，从而导致后期凝固中 α-Al 内 Zr 含量降低，使得 Zr 元素存在着微观偏析，

造成 Zr元素的分布不均匀的现象。 

Sc/Zr 元素在铝合金之中都表现出高温下抗蠕变、热稳定合金的很大潜力。

通过时效处理，过饱和的 Al-Sc或 Al-Zr固溶体析出纳米级的 Al3Sc或 Al3Zr（ L12

结构）析出相，与 α-Al 固溶体共格，在室温和高温下充当有效的强化剂。Tang

等[51]通过激光粉末床制备一种平均晶粒尺寸 3.51 μm，屈服强度 547±3 MPa的

Al-Mn-Mg-Sc-Zr合金，并通过 300 ℃时效处理，生成 L12-Al3(Sc,Zr)纳米析出相，

使得合金屈服强度进一步提升到 616±4 MPa。研究发现，当 Sc/Zr元素共同添加

时，由于 Zr元素在 Al基体中扩散速率远低于 Sc元素原因，Sc元素会包裹住 Zr

元素形成一种核-壳结构，使得其形成的 L12-Al3(Sc,Zr)相对于位错的钉扎效应更

为显著[52-53]。Sc、Zr作为析出型改善合金室温强度以及耐热性能的元素体现出了

巨大潜力，但是无论是 Sc元素还是 Zr元素，其在铝合金之中的固溶度分别只有

1.26×10-6 wt.%，1.01×10-5 wt.%，凭借其较低的元素固溶度，一方面保证了析出

相在高温中的稳定性，另一方面又制约了 Sc/Zr 对于铝合金进一步的优化效果，

使得 Sc、Zr提升铝合金强度与耐热性能有限。 

 

图 1-3 Al-Zr二元相图 

 3）共晶相：基于加入高熔点的第二相来保证合金在高温下的稳定性的思

路，通过固液反应直接生成的共晶相是设计耐热合金的思路之一，这类合金在高

温条件下表现出色，适用于要求高强度和高温稳定性的工程应用。通过在铝合金

之中添加过渡金属元素 Transition Metals，TM），并借助增材制造、粉末冶金等

快速凝固加工技术，使其被视为最有潜力的高温轻质合金之一[54]。通过在铝合金
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之中添加低扩散速率、低固溶度的过渡金属元素 Fe、V、Cr等）凭借快速凝固

技术，在获得细小晶粒的同时，也得到了热稳定性极佳的 AlxTMy共晶相，形成

“第二相强化”与“细晶强化”双重强化效果，使其具有优异的室温性能的同时，

兼具了出色的高温稳定性。如 Al-Fe-V-Si体系合金，通过快速凝固，其微观组织

与第二相颗粒达到纳米级别，使其室温力学性能与耐热性能都有着出色的表现，

在 300 ℃下抗拉强度任能保持在 500 MPa以上[55]。常见的共晶型高强耐热铝合

金有以下几种。Al-Si系列：Al-Si合金是一类常见的共晶型高强耐热铝合金。硅

是常用的强化元素，会与铝形成共晶结构，提高合金的耐热性能。这类合金通常

应用于高温环境，如汽车引擎部件。Al-Cu 系列：Al-Cu合金也属于一类共晶型

合金。铜的添加可以提高合金的强度，并在共晶结构中发挥作用。这类合金在航

空航天领域和其他高强度要求的应用中得到使用。Al-Mg-Si 系列：Al-Mg-Si 合

金是一种常见的铝合金，其中硅和镁的存在形成了共晶相。这种合金通常具有较

高的强度和优良的耐热性能，适用于各种工程领域。Al-Ni系列：Al-Ni合金也是

一类常见的共晶型合金。镍的添加可以提高合金的耐热性和强度。这种类型的合

金常用于高温应用，如航空发动机零部件。Al-Fe系列：Al-Fe合金中铁的加入通

常用于提高合金的强度和耐热性。这类合金可能在高温环境下表现出色，应用于

一些要求高强度的工程领域。Al-RE系列：RE（ Rare Earth）元素与 Al形成的共

晶合金具有与 Al-Si合金相媲美的铸造性能。常见的 Al-La、Al-Ce、Al-Y等 Al-

RE共晶合金的共晶反应温度都在 640 ℃，凭借共晶相直接从液相中反应得出，

使得其具有着优异的耐热性能。然而，此类利用共晶相强化的合金存在强度塑性

不匹配问题，以 Al-Si合金为例，由于 Si相本身较脆，同时该相在 α-Al基体中

会导致应力集中，产生微裂纹，从而导致合金的延伸率较低[56-57]。 

 

图 1-4 Al-RE合金的应用[58] 
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1.3  Al-Ce 合金 

Al-RE 共晶合金的优异耐热性源于直接从液相中通过共晶反应直接析出的

共晶相，而不是以时效等固态相变形式析出得到的第二相。共晶相具有高熔点、

高硬度以及良好的组织热稳定性，同时共晶第二相大多分布在晶界处，从而提高

了高温下晶界的稳定性[59]。目前，常见 Al-RE 共晶合金主要集中在 Al-La、Al-

Y、Al-Ce等合金体系。其中，Ce元素是常见的稀土元素，常常作为其它稀土元

素的副产品，成本相对较低，有利于降低合金成本。Ce 元素是地壳中含量最高

的稀土元素，约占稀土总量的 37.5 %，并且价格低廉，因此受到人们的广泛关注。

在 Al中添加稀土元素 Ce可以起到改善铝合金的微观组织、细化晶粒等作用。其

主要表现在：一是通过与 Al形成的 Al11Ce3共晶相或与铝合金内其它元素反应生

成的如 AlCeSi 相等可以降低合金的干滑动摩擦系数，提高铝合金的耐磨性。二

是通过和 Fe、Si 等元素形成各类金属间化合物降低合金在铝基体中的固溶度，

提高合金电导率。 

表 1-2 Ce元素的基本性质 

元素 
原子序

数 

熔点

 ℃） 

沸点

 ℃） 

密度

 kg/cm3） 

原子 

质量 

原子 

半径

 pm） 

Ce 58 795 3443 6.77 140.12 181.8 

 

凭借 Al-Ce合金优异的高温稳定性、出色的铸造性能以及较低的成本，以美

国橡树岭国家重点实验室为代表的诸多实验室自 2016年以来对 Al-Ce共晶合金

展开了一系列研究[60-63]。Sim[63]等通过将 Al-12Ce合金和 Al-12Ce-0.4Mg合金完

全熔化后浇注在热裂模具中，冷却完成之后脱模发现合金表面并未出现明显的裂

痕，显示出了 Al-Ce合金优异的铸造性能与流动性。 

 

图 1-5 Al-Ce合金铸造性能：(a),(b)用于评估铸造性能的阶梯状模具和热裂模具；

(c),(d)Al-12Ce、Al-12Ce-0.4Mg合金阶梯状模具和热裂模具的低能 X射线彩色图[63] 

David Weiss[64]等研究了 Ce含量对二元 Al-Ce铸造合金的力学性能影响。表
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1-3给出了常规铸造 Al-Ce二元合金的室温力学性能，合金的屈服强度与抗拉强

度随着 Ce含量的添加不断上升，当 Ce含量达到共晶点 12 wt.%）上下时，材

料强度达到最大值，此时抗拉强度和屈服强度分别达到 163 MPa和 58 MPa。延

伸率伴随着 Ce的添加，逐渐降低，但 Ce含量从 8 wt.%增加至 12 wt.%时，有所

上升达到 13.5 %。当 Ce含量超过 12 wt.%时，材料的强度与延伸率都呈现出下

降的趋势，这是因为，此时 Ce含量过高，有着大量的初生 Al11Ce3相生成，导致

材料拉伸性能降低。 

Czerwinski等[60]通过热压缩评估了 Al-Ce二元亚共晶、共晶及过共晶合金的

热稳定性，研究结果表明 Al-Ce合金 500 ℃热暴露 168 h后能保留 80 %至 90 %

的室温硬度，而 Al-Si合金在同样的条件下热暴露仅能保留 20 %的硬度。早在一

百多年前，就已经有了将 Ce元素作为主要组元合金元素添加于铝合金中，但至

今仍未得到广泛应用。通过对表 1-3相关数据分析可知，铝合金随着 Ce元素含

量的提升，铝合金出现了强度塑性不匹配的现象。Ce含量在 8-12 wt.%时，抗拉

强度随着 Ce 元素含量的增加呈现正增长，而延伸率在 Ce 元素含量为 10 wt.%

时，仅有 8.0 %。当 Ce元素含量高达 16 wt.%时，延伸率更是仅有 2.5 %。Sims

等[65]对 Al-12Ce 和 Al-16Ce 的合金断口组织形貌进行扫描后发现 Al-12Ce 合金

的断口形貌表现出典型的韧性断裂形貌，而 Al-16Ce合金的断口形貌表现出典型

的韧性断裂和脆性断裂相结合的断裂形貌。在 Al-16Ce 合金中，Al11Ce3初生相

较为粗大且被共晶 Al11Ce3板条包围，尺寸较大的长条块状 Al11Ce3初生相是导致

Al-16Ce合金沿晶脆性断裂的主要原因。同时由于初生相周围的共晶基体的断裂

为韧性断裂，使得该合金保留了少量韧性。近年来，以 Ce元素作为主要合金元

素的 Al-Ce系合金已经有了大量的研究，如 Al-Ce-Cu、Al-Ce-Si、Al-Ce-Fe、Al-

Ce-Mn、Al-Ce-Ni 等系列 Al 基合金。但这些系列合金在普通凝固条件下始终无

法实现合金性能的突破。主要原因在与含 Ce化合物的组织形貌以及分布不均匀，

同时强化相的体积分数始终达不到预期，从而导致其对于 α-Al 基体的强化效果

很难达到预期效果。 

表 1-3 Al–Ce二元合金的室温力学性能[64] 

合金 抗拉强度 MPa） 屈服强度 MPa） 延伸率 %） 

Al-16Ce 144 68 2.5 

Al-12Ce 163 58 13.5 

Al-10Ce 152 50 8.0 

Al-8Ce 148 40 19.0 

Al-6Ce 103 30 25.0 

 

Al-Ce合金是一种依赖共晶强化的耐热铝合金，其优异的耐热性能主要归于
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Ce在铝中的低扩散系数 5.7×10-14 cm2/s，500 °C）并且其与铝共晶生成的 Al11Ce3

共晶相具有良好的高温稳定性。此外，Ce在铝中的元素固溶度极低，600 ℃下，

Ce在铝中的固溶度仅有 0.02 wt.%，根据上文合金电导率与强度之间的矛盾可知，

影响铝合金电导率最主要的因素为溶质原子。因此，Al-Ce合金在保证铝合金耐

高温性能的同时，能够尽可能得减小对于合金导电性能的牺牲，在高导耐热铝合

金的开发上具有巨大的潜力,有望发展成为新一代高强高导耐热铝导体材料。 

然而无论是铸造合金还是增材制造合金，Al-Ce合金都存在着强度与塑性不

匹配的窘境。Plotkowski等[66]利用激光粉末床制备了 Al-10Ce-8Mn合金，室温状

态下其极限强度达到了 268±15 MPa，而延伸率仅有 1.14 %±0.83。Nam[67]运用

定向能量沉积技术制备的 Al-Ce-Mg三元合金极限强度达到 400 MPa以上，而延

伸率只有 4 %。这种性能限制本质上源于合金元素 如Mg、Cu、Mn）倾向于与

Ce和 Al形成三元金属间化合物。这类金属间相通常具有低对称性的复杂晶体结

构，且在凝固过程中易发生粗化，最终形成对延展性尤为不利的微观结构特征。 

1.4 本文研究内容 

Al-Ce合金的凝固温度区间狭窄、熔体流动性好，使其具有优异的铸造性能。

并且，作为一种依靠共晶强化的铝合金，合金中高体积分数的耐热共晶相使其在

耐热材料中也有着出色的表现。综上，为解决铝合金在高温工作环境中合金软化

导致力学性能下降的问题，实现耐热铝合金在高压输电等领域的应用。本文基于

热力学计算，以 Al-Ce共晶合金作为研究对象，通过添加 Sc、Zr 元素，以多元

多尺度调节方式，实现在 Al-Ce合金强度与塑性的协同提升的同时，保证合金的

导电性能。在此基础之上，揭示 Sc、Zr 含量对于 Al-Ce 共晶合金微观组织与综

合力学性能的影响，揭示其时效析出动力学以及强韧化机制，具体研究内容如下： 

(1)合金成分的热力学理论设计。通过热力学计算得到合金的相组成、相分数、

固溶度以及凝固行为，筛选出凝固温度区间小 热裂倾向小）、相体积分数高的

目标合金成分。 

(2)Sc、Zr 含量对于微观组织及综合性能的影响。通过热力学计算设计并制

备出不同 Sc、Zr 添加量的 Al-Ce 合金，通过微观组织观察、合金力学性能测试

等，揭示 Sc、Zr添加量对于 Al-Ce共晶合金的影响。 

(3)Sc、Zr 元素的时效析出动力学。利用等时加等温双时效实验，结合机器

学习，揭示出时效过程中 Sc、Zr元素强化 Al-Ce合金的机制并建立出温度-时间

-强化的时效动力学模型。 

(4)多组元合金的强韧化机制。通过原位同步 X射线衍射结合微观组织分析，

揭示“共晶相+析出相”的多元强韧化机制。  
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第2章 材料制备与表征 

2.1 研究方案及技术路线 

本文研究思路及技术路线如下。首先通过热力学计算软件对合金成分进行理

论分析，确定合金成分范围。通过铸造实验获得所需成分铸锭，利用硬度检测、

拉伸实验、电导率测试探究 Sc/Zr元素对于 Al-Ce合金综合性能的影响。采用金

相显微镜、扫描电子显微镜、透射电镜来表征合金微观组织，研究 Al-Ce合金在

添加不同含量 Sc/Zr元素下的微观组织演变规律，并且通过同步辐射原位实验揭

示合金强韧化机理。 

2.2 合金成分设计 

良好的铸造性能是制备高品质铸锭的基础, 同时也保证了后续的塑性加工

性。共晶合金由于凝固温度区间窄，流动性好，填充铸型的能力强因此具有良好

的铸造性能。Al-Ce-Sc/Zr中 Al11Ce3共晶相及 L12-Al3(Sc,Zr)相含量反映出合金综

合性能的变化，对于合金设计具有重要的理论指导意义。 

合金理论计算采用热力学计算软件 PANDAT®，PANDAT®软件能够计算多

组元状态下合金的相图，包括固液相线温度，共晶点，相变转换等。通过

PANDAT®软件调节合金中各组元的含量，可以实现对合金性能的理论优化和调

控。本文利用 PANDAT®软件高通量模块（ High throughput Calculation, HTC）结

合软件 PanAl数据库，选取 Al、Ce、Sc、Zr合金元素，计算出 Ce、Sc、Zr添加

量下，Ce/Zr、Ce/Sc、Sc/Zr元素在不同含量下，合金凝固热裂敏感性能，相含量

变化以及元素固溶度变化趋势等，拟定成分范围。通过 PANDAT®凝固模块，得

出 Al-Ce-xSc-yZr的伪二元相图，建立元素固溶度与温度变化的关系，模拟合金

凝固行为及相变转换条件。 

2.3 铸造合金制备 

本文合金样品是由高纯铝锭 纯度 99.99 %）、Al-20wt.%Ce、Al-5wt.%Zr、

Al-2wt.%Sc中间合金通过熔炼浇注得到。制备基本流程包括：熔炼、扒渣、搅拌、

除气、浇注。具体工艺如下： 

(1) 熔炼：通过理论成分设计得到所需目标成分合金，并按比例称量中间合

金，并且通过砂纸将中间合金表面氧化皮去除，并用酒精冲洗后充分烘干。首先

将石墨坩埚放入井式电阻炉并升温至 780 ℃后，将高纯铝放入坩埚中保温并至

熔化。依次将 Al-20Ce、Al-5Zr、Al-2Sc中间合金放入坩埚之中保温熔化。 
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(2) 扒渣搅拌：待合金完全熔化之后，使用 60 ℃充分烘干的石磨棒扒取熔体

表面浮渣，并且充分搅拌熔池使合金成分均匀化。 

(3) 除气：在实际生产铸造过程之中，金属中的气体和夹杂物会影响材料的

均匀性，并且在气孔处容易产生应力集中造成合金力学性能下降[68]。铝合金内气

体以氢气为主，易形成气孔及浮渣，本文通过将温度降低至 730 ℃，使熔体具有

一定流动性的同时，又可以将气渣分离，保温 10 min 并通入高纯氩气，减少铸

造件气孔的产生。 

(4) 浇注：熔体在 730 ℃下充分除气之后，使用石磨棒将熔池内浮渣去除，

将熔体浇注进 60 ℃恒温干燥 2 h后的石墨模具中(35 mm×65 mm×20 mm)，待

凝固成形之后放入水中快速冷却。 

2.4 微观组织表征 

本文利用光学显微镜 Optical microscope, OM, Olympus）,扫描电子显微镜

 Scanning electron microscope, SEM, JEOL 7600F） ,偏光显微镜 Polarizing 

microscope，ZeissAX10），透射电子显微镜 Transmission Electron Microscope，

TEM，FEI Talos F200X，USA）以及同步 X射线衍射（ Synchrotron X-ray diffraction, 

Shanghai Synchrotron Radiation Facility, Shanghai, China）分析合金的微观组织。 

(1) 金相观察 

采用机械磨抛加电解抛光的方法制备用作金相观察的样品。具体操作如下：

通过电火花线切割机切取铸锭样品，依次使用：400目、800目、1000目、1200

目、1500目、2000目、2500目砂纸对样品进行初步研磨后使用粒度为 1.5、0.5

μm的金刚石悬浮液机械抛光。电解抛光使用的抛光液为 5 %高氯酸酒精溶液 5 

vol.%高氯酸，95 vol.%酒精），采用恒压电解，电压设定为 24 V，抛光时间为 7 

s。 

电解抛光样品能够清晰的观察到铝合金微观形貌，但是难以显示出其合金晶

粒组织形貌。为了统计合金晶粒尺寸大小以及形貌，采用对电解抛光样品进行阳

极覆膜处理。阳极覆膜利用铝合金组织取向不同，形成不同层厚的氧化铝薄膜，

通过偏光显微镜观察可得到不同颜色的晶粒。阳极覆膜利用合金作为阳极，不锈

钢为阴极，阳极覆膜溶液为 5 %HBF酒精溶液，恒压控制，24 V，时间 50 s。 

(2) 电子背散射衍射分析 

电子背散射衍射（ Electron Backscatter Diffraction, EBSD）技术在金属材料晶 

粒尺寸统计[69]、亚结构分析[70]、应变分析[71]、织构分析[72]以及物相鉴定[73]方面

有着重要的应用。EBSD制备过程中带入的残余应力会直接关系分析结果的质量

以及可靠性。本工作 EBSD样品制备采用自动磨抛加振动抛光方法，首先通过电

火花线切割设备切割出用于观察的样品，经过镶嵌后使用自动磨抛机
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 BUEHLER，AutoMet 250）将样品表面磨抛至镜面效果且无划痕后，振动抛光

240 min消除样品表面残余应力。 

2.5 导电率与力学性能测试 

(1) 拉伸实验 

通过拉伸实验得出合金抗拉强度，延伸率以及屈服强度来对合金强韧性进行

定量分析，拉伸实验采用电子万能试验机 Instron 8890）。拉伸样品的尺寸如图

2-1所示，拉伸速度采用 0.5 mm/min，为了提高数据的准确性，每个成分都采用

三个试样求取平均值。 

 

图 2-1 室温拉伸与同步辐射原为拉伸尺寸示意图：(a)室温拉伸；(b)原位拉伸 

(2) 显微硬度 

用于硬度测试的样品，尺寸为 20 mm×15 mm×10 mm。通过手动磨抛加机

械抛光的方式使表面达到镜面效果且无划痕。硬度测试通过维氏硬度计

 SmartVicker 1000Z），采用金刚石压头压入，载荷使用 300 g，保载时间为 15 

s。每个样品选取不同区域测量十个点，求取平均值，以减少实验误差。 

(3) 电导率测试 

溶质原子、空位、位错、晶界等都会对合金内传导电子发生不同程度的散射

导致合金电阻的增加，其中合金溶质原子对于合金电导率影响最为明显。因此，

合金电导率能够一定的反映出合金中溶质原子的固溶度。本文用于合金电导率测

试的样品尺寸为 20 mm×15 mm×10 mm，经过表面磨抛后，使用 FD-102涡流

电导率测试仪，将测试仪探头置于样品表面，待示数稳定后记录数值，每个样品

测量五次取平均值。 
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2.6 合金时效动力学 

Sc、Zr元素能够和铝生成有序的纳米级 L12-Al3Sc、Al3Zr相，其能够很好的

对合金起到位错的钉扎效应，以提高合金的耐热性以及力学性能。热处理是 Al-

Ce合金中 Sc/Zr元素析出形成纳米强化相的关键因素，不同温度以及时间下，合

金析出相的数量以及尺寸都有着不同，从而导致合金力学性能的差异。为了确定

Sc、Zr 元素在 Al-Ce 合金中的时效析出行为，确定合金热处理正确的温度及时

间。采用“等时”加“等温”双时效实验与机器学习相结合的方法，构建出合金

时效析出动力学模型。具体操作如下，将样品表面抛光之后，在 150 ℃-500 ℃温

度范围内，每隔 25 ℃，1 h等温处理，水冷，通过记录合金硬度以及电导率的变

化探究温度对于 Sc/Zr元素时效析出能力的影响。并通过等时处理确定等温时效

处理温度，每隔一定时间，对样品进行硬度与电导率测试。 

2.7 原位同步辐射分析 

原位同步辐射 X 射线衍射是一种研究合金的变形行为和材料微观结构变化

的一种有效手段。利用该技术，可以建立应力、温度与微观结构演变的对应关系，

揭示凝固组织演变、合金相变以及塑性变形等物理本质[74-75]。同步辐射原位拉伸

实验在上海同步辐射光源 Shanghai Synchrotron Radiation Facility, SSRF）的

BL14B1光束线上进行。仪器校准采用 LaB6粉末标定，通过校准后，可以得到本

实验中 X 射线的能量、波长以及样品到面探测器的位置。同步辐射光束参数如

下：光束能量为 18 KeV，波长λ=0.6887 Å，光斑大小为 200 μm×200 μm，其工

作原理如图 2-1。 

(1) 原位力学拉伸 

同步辐射原位拉伸实验通过高能 X 射线光束穿透样品，并且通过探测器反

映出样样品衍射信息的Debye-Scherrer环。在衍射环中轴向与样品拉伸方向一致，

通过衍射关系可以得知，在轴向方向（ Axial direction）的衍射信号是由那些晶面

平行于加载方向的晶粒族产生的，反之，垂直方向的衍射信号是由那些垂直于加

载方向 Vertical direction）的晶粒族产生的。原位拉伸采用 0.2 mm/min的拉伸

速率。在原位拉伸过程之中，通过记录不同应变下的衍射图谱从而获得应变与微

结构变化的对应关系。 

通过晶格应变分析来研究合金强化和变形机理。具体做法如下：通过 Fit2D

软件对衍射图 Debye-Scherrer环-5°到+5°，85°到 95°的方位角范围进行积分得到

XRD 图。图谱中每一个峰环都对应着不同的晶面，根据布拉格方程，当入射波

长一定时，衍射峰的偏移反映了晶面间距的变化，衍射峰左移表示晶面间距变大，

右移则表示晶面间距变小。晶面间距的变化可以用晶格应变（ Lattice strain）来表

示[76-77]。衍射峰向左偏移，晶格应变为正，晶面受拉应力；衍射峰右移，晶格应
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变为负，晶面受压应力，并且通过晶格应变可以计算出在拉伸过程之中各个晶面

应力承载情况。晶格应变和晶面应力承载如公式 2-1、2-2所示： 

 𝜀ℎ𝑘𝑙
𝑖 = (𝑑ℎ𝑘𝑙

𝑖 − 𝑑ℎ𝑘𝑙
0 )/𝑑ℎ𝑘𝑙

0  (2-1) 

 𝜎ℎ𝑘𝑙
𝑖 = 𝐸ℎ𝑘𝑙 × 𝜀ℎ𝑘𝑙

𝑖   (2-2) 

其中 d
0 

hkl, d
i 

hkl是变形之前和在受到应力之后(hkl)晶面的晶面间距，ε
i 

hkl是晶格应变。

σ
i 

hkl是(hkl)晶面所承载的应力大小，Ehkl为(hkl)晶面的弹性模量。 

在拉伸过程之中，除了衍射峰的偏移还伴随着变形导致的衍射峰宽化，其程

度可以用半高宽 full width at half-maximum，FWHM）来表示。衍射峰的宽化是

由仪器结构与微结构共同造成的，其中通过标准 LaB₆粉末样品对仪器展宽进行

校准后，将其从总展宽中扣除。剩余的微结构展宽来源于微应变展宽 如位错缺

陷引起的应变）和晶畴尺寸展宽 由相干散射体积减小导致）。对于铸态 Al-Ce样

品，利用 Voigt 函数法对 Al (111)衍射峰进行分析，计算了微应变和晶畴尺寸，

并通过以下公式进一步确定位错密度[78]： 

 𝜌 =
2√3

𝑏

<𝜀2>
1

2

𝐷
 (2-3) 

其中ρ和𝑏分别为位错密度和伯氏矢量。 

(2) 原位二维凝固 

原位二维凝固实验是在上海光源的 BL16U2线站进行的，示意图如图 2-2所

示。利用电火花线切割机切下 10 mm×15 mm×1 mm的片状样品，再使用 800

目砂纸将薄片磨至 200 μm。通过将样品夹在两片 Al2O3陶瓷片之间，并且使用硅

溶胶和氧化铝的混合溶液密封。运用加热装置将样品加热至 780 ℃保温 6 min后

将样品完全熔化，随后以 0.5 ℃/s的速度降温，每秒采集五张图片。通过 Image-

Pro Plus 软件，以采集的第一张图片作为背底照片得到样品在凝固过程的图片。 

 

图 2-2 同步辐射原位实验示意图：(a)原位拉伸原理示意图；(b)原位凝固示意图  
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第3章 合金设计与制备 

热力学计算软件采用商用热力学计算软件 PANDAT®，PANDAT®采用

CALPHAD方法来同时描述一个体系中独立测量的相图和热力学性质，更重要的

是，基于已知低组元体系热力学描述，采用外推法可以得到高组元体系的热力学

描述，从而可以计算未知的多元体系相图和热力学性质。在一个多元体系中，通

过找出该体系中所有二元系中每个相的吉布斯自由能，每一个二元体系的吉布斯

自由能必须自洽，且相互兼容。一个三元体系是由三个二元体系组成，其热力学

描述可以利用三个二元体系，通过几何模型，Muggianu 模型，来初步获得。在

有些情况下，这样得到的三元体系热力学数据库可以很好地描述该体系的热力学

行为；但大多数情况下，必须考虑三元交互作用参数；如果三元体系中出现新相，

那么必须建立合适的热力学模型来描述新的三元相，并依据三元体系的实验信息

优化模型参数。一个 n元合金体系包含𝐶𝑛
2个二元体系，一个多元体系包含子系统

体系数量可由下式计算： 

 𝐶𝑛
𝑖 =

𝑛!

𝑖!(𝑛−𝑖)!
 (3-1) 

对于一个有序金属间化合物用多种亚点阵模型描述，如化合物能量模型和键

能模型。在这些模型中，吉布斯自由能表达为对应亚点阵原子 团）的成分和温

度的函数。一个用双亚点阵化合物能量模型描述的二元金属间化合物，

(𝐴，𝐵)𝑝: (𝐴，𝐵)𝑞，其吉布斯自由能方程表达为： 

𝐺𝑚
∅ = ∑ ∑ 𝑦𝑖

Ⅰ
𝑗=𝐴，𝐵𝑖=𝐴，𝐵 𝑦𝑗

Ⅱ𝐺𝑖:𝑗
∅ + 𝑅𝑇(

𝑝

𝑝+𝑞
∑ 𝑦𝑖

Ⅰ𝑙𝑛𝑖=𝐴，𝐵 𝑦𝑖
Ⅰ +

𝑝

𝑝+𝑞
∑ 𝑦𝑖

Ⅱ𝑙𝑛𝑖=𝐴，𝐵 𝑦𝑖
Ⅱ) + ∑ 𝑦𝐴

Ⅰ𝑦𝐵
Ⅰ𝑦𝑗
Ⅱ∑ (𝑦𝐴

Ⅰ − 𝑦𝐵
Ⅰ)

𝑣
𝐿𝐴，𝐵:𝑗

𝑣 +𝑣𝑗=𝐴，𝐵

∑ 𝑦𝐴
Ⅰ𝑦𝐵
Ⅱ𝑦𝑗
Ⅱ

𝑖=𝐴，𝐵 ∑ (𝑦𝐴
Ⅱ − 𝑦𝐵

Ⅱ)
𝑣

𝐿𝑖，𝐴，𝐵
𝑣

𝑣 + 𝑦𝐴
Ⅰ𝑦𝐵
Ⅰ𝑦𝐴
Ⅱ𝑦𝐵
Ⅱ𝐿𝐴，𝐵:𝐴，𝐵 (3-2) 

其中，𝑦𝑖
Ⅰ和𝑦𝑖

Ⅱ分别代表组元𝑖在第一、第二个亚点阵的浓度。等式右边的第一项

表示由稳定化合物及亚稳化合物:𝐴,𝐴𝑝𝐵𝑞,𝐵𝑝𝐴𝑞和 B 机械混合构成的参考态。𝐺𝑖:𝑗
∅

是具有结构的定化学计量比化合物𝑖𝑝𝑗𝑞的自由能。  

3.1 合金设计 

本文利用 PANDAT®热力学计算软件 PanAl数据库，凝固过程采用 Scheil模

型模拟计算，固相下合金热力学信息采用 Lever模型。以 Al-Ce合金作为研究的
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基体材料，得出 Al-Ce-Sc/Zr的伪二元相图。并通过相图模块，分析了材料在不

同条件下元素固溶度变化、相含量以及凝固过程，从而评估材料的强化能力。为

了深入了解成分变化对于合金材料的加工性能与强化能力的影响，本文进一步通

过高通量计算功能，得出了材料在规定成分范围下的合金体积分数、热裂敏感性、

固液相线温度随成分添加量的变化规律。 

合金在凝固过程之中由于不同区间温度梯度或收缩速率不同等因素而产生

应力，使得材料在凝固后生成热裂纹，降低合金力学性能，因而合金的热裂敏感

性是判断一种合金铸造性能的一个重要指标。通过观察合金的凝固行为，Kou[79]

通过计算温度与 fs0.5凝固曲线的斜率绝对值即｜dT/d(fs0.5)｜（ 其中 T为温度，fs

为固体分数），来作为预测裂纹敏感性的标准。fs可以通过等式 3-3来计算： 

 fs = 1 − (
TM−T

TM−TL
)

1

k−1 (3-3) 

其中 T为熔体温度，k为溶质分配系数，TM为合金的熔点，TL为液相线温度。| 

dT / d ( fs0.5 ) |指标的计算公式可由 Scheil方程推导得到： 

 |
dT

d(fs
0.5)

| =
2(1−k)(TM−T)√1−fs

fs
 (3-4) 

本文基于式 3-3、3-4 直接计算出结果，得出在凝固过程之中合金热裂敏感

因子 Crack Suspect Index，CSI）随元素添加量的关系。  

3.2 Sc/Zr 含量对于合金热力学性质的影响 

本文通过热力学计算软件 PANDAT®高通量计算模块，采用非平衡凝固模型，

设定 Ce含量变化在 0-10 wt.%，步长 20；Sc、Zr含量变化在 0-1 wt.%，步长设

定为 100。如图 3-1所示，可以看出 Al-Ce合金之中，较低含量的 Ce（ <0.5 wt.%）

使得合金热裂倾向剧增，Sc、Zr 的添加对于 CSI 并无明显的影响，其数值保持

在一个较低的水平。 

合金凝固过程中的固液相线温差大小也是判定合金在凝固过程中热裂倾向

的因素之一，较宽的凝固区间使得合金内不同区域的冷却速率可能不同，这会在

材料内部产生不均匀的收缩，从而引起应力集中和热裂。并且较大的凝固区间，

使得合金内固-液相共存，阻碍了金属的流动，降低合金的加工性能。从图例中可

以看出 Zr/Ce、Sc/Ce含量对于温差影响的范围分别在 50 ℃-300 ℃、20 ℃-100 ℃

之间。Sc、Ce、Zr元素的添加都使得合金凝固温差的范围增大。对于固定成分下

的 Sc、Zr元素，Ce的添加使得合金凝固温差加大，其变化范围均小于 100 ℃，

当 Sc含量低于 0.5 wt.%时，Ce的添加对于合金凝固温差影响较低。当 Ce含量

一定时，Zr元素的添加使得合金凝固范围变化在 50 ℃-300 ℃，然而 Sc的添加

对于合金温差影响小于 50 ℃ 见图(c),(d)）。由此可见，在 Al-Ce合金固液温差

受 Zr 的添加量影响最大，较高含量的 Zr 元素会导致合金的固液相线温差增大。 
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图 3-1 Al-Ce-Zr/Sc合金热裂敏感因子及固液温差随成分的变化：(a),(b)Ce-Zr/Sc含量变化对

于合金热裂敏感因子的影响；(c),(d)Ce-Zr/Sc含量变化对于合金固液相线温差的影响； 

 

图 3-2 Ce/Zr、Ce/Sc含量对于相体积分数的影响：(a),(b)Ce-Zr/Sc含量变化对于 Al11Ce3相

体积分数的影响；(c)Ce-Zr含量对于 Al3Zr相体积分数的影响；(d)Ce-Sc含量对于 Al3Sc相

体积分数的影响 T=100 ℃） 
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图 3-2为通过 Lever模型计算 100 ℃下 Ce/Zr、Ce/Sc含量变化对于合金中各

相体积分数的影响。作为 Al-Ce 合金之中的共晶强化相，Al11Ce3含量的增加有

利于提升合金的力学性能以及耐高温特性。共晶相的含量随 Ce的添加不断增多，

然而 Sc、Zr的添加并未能增加 Al11Ce3共晶相的含量。Al3Zr、Al3Sc相体积分数

随含量的变化相似，伴随着 Sc、Zr含量的增加，其相体积分数也在逐渐增大。 

铝合金之中元素固溶度的大小体现出材料在时效热处理后的时效硬化能力

以及合金的耐高温性能。图 3-3是利用 PANDAT®软件高通量计算模块得出的不

同 Ce/Zr、Ce/Sc含量下 Al-Ce合金中 Ce、Zr、Sc元素固溶度变化规律，计算固

溶度的温度设定为 100 ℃。从图例中可以看出，Sc、Zr、Ce 元素的变化对于合

金元素固溶度的影响结果较低，这三种元素在 100 ℃下，都保持着一个极低的固

溶度。 

 

 图 3-3 Ce/Zr、Ce/Sc含量对于元素固溶度的影响：(a),(b)Ce-Zr/Sc含量变化对于 Ce在

铝中固溶度的影响；(c)Ce-Zr含量对于 Zr在铝中固溶度的影响；(d)Ce-Sc含量对于 Sc在铝

中固溶度的影响 T=100 ℃） 

本文利用上述热力学高通量计算结果，在保持合金低 CSI 以及较窄的凝固

区间下，Ce的含量应不高于 5 wt.%。通过相体积分数以及元素固溶度的计算，

低含量的 Ce 元素难以形成足够的 Al11Ce3共晶相，无法保证合金的强度以及耐

热性能。综上，本文后续实验 Ce含量确定为 5 wt.%，以 Sc、Zr含量在 0-1 wt.%

变化范围下，设定成分梯度，探究 Sc、Zr 含量对于 Al-Ce 合金的微观组织以及

力学性能的影响。 

如图所示为 Al-5Ce-Zr 三元合金的伪二元相图，Al-5Ce-Zr 三元体系中，主

要包含 FCC α-Al）、Al11Ce3、Al3Zr相。伴随着 Zr含量增加，合金材料的理论
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熔点不断增加。从图中可以看出，初生 Al3Zr相在 730 °C至 780 °C的实验温度

范围内 分别为铸造过程中的浇注温度和熔化温度）具有较高的偏析倾向，尤其

是当 Zr 含量达到 0.2 wt.%时，首先从熔体中分离出初生的 Al3Zr 晶体，然后当

Zr 含量达到 0.2 wt.%时，再发生 Liquid+Al3Zr→FCC-α-Al+Al11Ce3 的反应。

Ohashi[80]和 Hori[81]表明，当 Zr的添加量小于 0.099-0.198 wt.%时，Al-Zr合金即

使以 1 °C/s的相对较慢的凝固速率凝固，也很难形成初生 Al3Zr相。因此，Zr含

量应设置为最低 0.2 wt.%，以保证异质成核的初生 Al3Zr密度高。较高含量的 Zr

元素可能会导致合金材料的宏观偏析，为了探究 Zr 元素对于 Al-Ce合金的影响

机制，在这项工作中设计了四种合金，其理论成分如表 2-1所示。  

 

图 3-4 Al-5Ce-xZr伪二元相图 

在 Al-5Ce-Sc三元体系中，主要包含 FCC（ α-Al）、Al11Ce3、Al3Sc相。随着

Sc含量的增加，各相析出的顺序也随之改变。当 Sc含量低于 0.2 wt.%时，Al3Sc

相并未直接从液相中生成，待完全凝固后通过 FCC+Al11Ce3→Al3Sc 反应生成。

当合金中 Sc的添加量大于 0.6 wt.%时，合金理论熔点与凝固温差随着 Sc添加量

的增大而增大。较低含量的 Sc 元素难以提供足够的 Al3Sc 强化相，而较高含量

的 Sc元素也会导致合金的铸造性能降低与热裂倾向提升。因此，为了探究 Sc含

量对于 Al-5Ce合金的影响，设计出四种不同 Sc的添加量，其理论成分如表 2-1

所示。 



安徽工程大学硕士论文 

23 

 

 

图 3-5 Al-5Ce-xSc伪二元相图 

表 3-1 Al-Ce合金设计成分 

序号 Al Ce Zr Sc 

Alloy1 Bal. 5 0 - 

Alloy2 Bal. 5 0.25 - 

Alloy3 Bal. 5 0.5 - 

Alloy4 Bal. 5 1 - 

Alloy5 Bal. 5 - 0.1 

Alloy6 Bal. 5 - 0.3 

Alloy7 Bal. 5 - 0.5 

Alloy8 Bal. 5 - 1 

Alloy9 Bal. 5 0.3 0.6 

 

为了更加清晰的了解不同 Sc、Zr 含量下合金的凝固行为以及元素固溶度的

变化。通过 PANDAT®软件点计算得出的不同 Zr添加量下，Zr、Ce元素在铝基

体中固溶度与温度变化关系曲线以及温度变化对相摩尔分数的影响。可以看出，

Ce在铝中的元素固溶度对于温度变化影响较低，并且伴随着 Ce含量的增加，其

始终保持在一个极低的含量，在 100 ℃下 Ce元素固溶度仅仅只有 4.97698×10-

22 wt.%。Zr元素在铝基体中的固溶度对于温度变化较为明显，在 300 ℃之上，其

元素固溶度明显上升，而在 100 ℃以下仅仅只有 1.01231×10-5 wt.%。较低的元

素固溶度保证了合金之中的 Al11Ce3共晶相与提供非均质形核位点的 Al3Zr 相的

形成以及保证了合金在中高温环境之中的稳定性。 

图 3-6是利用非平衡凝固模型 Scheil模型）得出合金在不同 Zr添加量下的
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冷却行为。不同 Zr 添加量下，合金在凝固过程之中都是从液相之中直接生成少

量的 Al3Zr，之后生成 α-Al，最后当液相中合金成分达到共晶点时，共晶 Al11Ce3

相从枝晶间生成。在凝固过程之中，Zr的添加逐渐增大下，α-Al和 Al11Ce3相的

反应温度都分别维持在 650 ℃和 625 ℃，而对于初生的 Al3Zr温度影响较大，伴

随着温度上升，初生的 Al3Zr先析温度从 750 ℃上升至 910 ℃，这是由于在凝固

过程之中，随着温度的降低，Zr元素的固溶度降低，过量的 Zr元素会不断的析

出。 

 

图 3-6 Al-5Ce-xZr合金元素固溶度曲线与冷却行为：(a),(b)Al-5Ce-0.25Zr；(c),(d)Al-

5Ce-0.5Zr；(e),(f)Al-5Ce-1Zr 

与添加 Zr的情况相似，Sc的添加并未增加 Ce元素在 α-Al中的固溶度，在

100 ℃下，Ce在 Al中的固溶度任只有 4.97698×10-22wt.%，这保证了在添加 Sc

元素的情况下，Ce在高温中的稳定性。100 ℃下，Sc在 Al中的固溶度为 1.26×

10-6 wt.%。随着温度的升高，在 300 ℃之后，铝中容纳 Sc元素的能力开始快速
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上升，500 ℃以上时，Sc在铝中的固溶度为 0.06 wt.%。 

 

图 3-7 Al-5Ce-xSc合金元素固溶度曲线：(a)Al-5Ce-0.1Sc；(b)Al-5Ce-0.3Sc; (c)Al-5Ce-

0.5Sc；(d)Al-5Ce-1Sc 

 

图 3-8 Sc含量对于合金相体积分数影响 T=100 ℃） 
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图 3-9 Al-5Ce-xSc合金冷却曲线：(a)Al-5Ce-0.1Sc；(b)Al-5Ce-0.3Sc; (c)Al-5Ce-0.5Sc; (d)Al-

5Ce-1Sc 

为了探究 Sc 元素对于合金强化相的影响，如图 3-8 所示，Sc 的添加使得

Al3Sc强化相含量不断增加，当 Sc达到 1 wt.%时，Al3Sc含量达到 2.5122 %。Al-

Ce合金的凝固行为受 Sc的添加量影响较大 见图 3-9），这种改变对合金微观结

构和性能有着明显的影响。当 Sc含量在 0.1 wt.%的情况下，当温度降低至 650 ℃

开始凝固生成 FCC相，直至 623 ℃，凝固结束后 A111Ce3共晶相从 α-Al中开始

生成。伴随着温度的降低，铝基体中 Sc 含量达到固溶度极限，开始析出 Al3Sc

相。当 Sc含量增加到 0.3 wt.%、0.5 wt.%时，凝固后期，会有少量的初生 Al3Sc

相在液相中生成，直至凝固结束。伴随 Sc的添加量达到 1 wt.%时，由于大量 Sc

元素的添加，导致合金在凝固过程中，作为形核核心的先析 Al3Sc最先析出且伴

随着含量增多的同时偏析的倾向也在加大。 

3.3 Sc、Zr 协同对于合金热力学性质的影响 

当 Sc、Zr 元素协同作用时，不仅仅对铝合金有着晶粒细化效果，并且由于

Sc、Zr元素在铝基体中扩散速率的不同，会形成一种核壳结构，使得铝合金的耐

热性与强度进一步提升。图 3-10（ a）为通过高通量模块计算得到 Sc、Zr含量在

0~1 wt.%范围内对 Al-5Ce-xSc-yZr合金热裂倾向影响。当 Sc含量低于 0.2 wt.%
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时，合金体现出较高的热裂倾向。因此，从热力学计算角度，Al-Ce-Sc-Zr合金设

计中，Sc含量不低于 0.2 wt.%。图 3-10 b）为 Sc/Zr含量对合金固液相线温差

的影响，可以看出温差受 Zr元素含量影响较大，随着 Zr的添加，合金温差也在

不断的上升。并且当 Sc/Zr比大于 1时，合金固液相线温差保持在较低水平。 

 

图 3-10 Sc/Zr含量变化对合金热裂敏感因子及固液相线温差的影响：(a)Sc/Zr含量对于合金

热裂敏感因子的影响；(c)Sc/Zr含量对于合金固液相线温差的影响 

图 3-11 为通过高通量平衡计算得出在 100 ℃下，Sc、Zr 的添加对于 Al-Ce

合金中各相体积分数与各元素在铝基体中固溶度的影响。图 a）是 Sc/Zr含量对

于 Al11Ce3共晶相体积分数的影响，结果显示，随着 Sc和 Zr的添加，Al11Ce3共

晶相的体积分数维持在 0.0469 %-0.0473 %之间，表明 Sc、Zr对于共晶强化相的

含量影响较小。图 3-11 b）， c）分别为 Sc、Zr含量对 Al3Zr、Al3Sc相体积分

数的影响，可以看出 Sc、Zr元素的添加促进了对应 Al3Sc、Al3Zr相体的生成。

从图例中可以看出 Al3Zr、Al3Sc相体积分数变化范围分别在 0.002 %~0.012 %、

0.005 %~0.025 %。综上，可以看出 Sc、Zr元素对于 Al3Sc、Al3Zr相体积分数有

一定的促进作用，但对共晶相的影响较小。图 3-11 d）， e）， f）分别为 Sc、

Zr含量对于 Al-Ce-Sc-Zr合金中 Ce、Sc、Zr元素在 Al中固溶度的影响，可以看

出 Sc、Zr含量对于各元素固溶度影响效果一致，当 Sc含量高于 0.1 wt.%，Zr含

量高于 0.2 wt.%时，Al中各元素的固溶度变化不明显。 

当 Sc、Zr 共同作用时，其在铝中的固溶度依然保持在一个极低的水平。且

Al-5Ce合金中较低含量的 Sc元素增大了合金的热裂倾向，Zr含量增大使得固液

相线的温差增大。综上，为了探究 Sc、Zr 协同作用时对于 Al-Ce 合金的影响，

合金成分采用如表 3-1所示。 
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图 3-11 Sc/Zr含量对于相体积分数以及元素固溶度的影响（ T=100 ℃）：(a)Sc/Zr含量变化对

Al11Ce3相体积分数的影响；(b) Sc/Zr含量变化对 Al3Sc相体积分数的影响；(c) Sc/Zr含量变

化对 Al3Zr相体积分数的影响; (d) Sc/Zr含量变化对 Ce在铝中固溶度的影响；(e) Sc/Zr含量

变化对 Sc在铝中固溶度的影响；(f) Sc/Zr含量变化对 Zr在铝中固溶度的影响；  

3.4 微观组织 

热力学计算表明不同 Sc、Zr 含量对合金铸造性能与第二相含量等都有着直

接影响。Zr、Sc的添加量增加的同时也加大合金中元素的偏析倾向，并且伴随着

Sc的进一步添加，对于 Al-5Ce亚共晶合金内相析出顺序也有着较大的影响。因

此，为了了解 Sc、Zr 含量对于合金微观组织、综合性能的影响机制，本文采用

上文热力学结果设计出的 9种不同 Sc、Zr含量下的 Al-5Ce-xSc-yZr合金，利用

铸造实验获得所需铸锭样品。并借助蔡司光学金相显微镜、阳极覆膜技术、扫描

电子显微镜、电子背散射衍射、电子探针系统综合分析 Al-5Ce-xSc-yZr合金的微

观组织结构。 
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3.4.1 Zr 元素对于 Al-Ce 合金的微观组织影响 

图 3-12 所示是放大倍数为 100倍情况下，Al-5Ce-xZr铸态合金在光学显微

镜下的照片。从图中可以看出铸态 Al-5Ce-xZr合金呈现出典型的枝晶形貌，共

晶 Al11Ce3分布在 α-Al枝晶间。这种微观结构特征表明，在凝固过程中先析生

成的初生 α-Al使得剩余熔体内 Ce含量增大，直至共晶成分，并伴随着共晶反

应的进行最终在枝晶间凝固形成了 α-Al-Al11Ce3共晶组织。当 Zr含量在 0.25 

wt.%时，Al-5Ce合金中部分二次枝晶臂得到细化，这是由于 Zr元素的添加作

为形核核心对枝晶生长起到了抑制作用。伴随着 Zr含量的增加其二次枝晶臂间

距明显降低，当 Zr含量从 0.5 wt.%上升至 1 wt.%时最为明显。这种现象表明，

Zr的加入能够有效调控合金的凝固行为，从而改善其微观组织的均匀性与细密

程度。

  

图 3-12 不同 Zr含量下合金的光学显微图像：(a) Al-5Ce-0Zr; (b) Al-5Ce-0.25Zr; (c) Al-5Ce-

0.5Zr; (d) Al-5Ce-1Zr 

由于 Al-5Ce 铸造合金微观组织为枝晶形貌，且伴随着枝晶间的共晶相，在

光学金相显微镜下难以区分晶界。因此，为了探究 Zr添加量对于 Al-5Ce合金晶

粒形貌的演变规律，采用偏光显微镜观察阳极覆膜处理后的合金试样，结果如图

3-13所示。经过阳极覆膜处理后，不同取向的晶粒由于其氧化膜外沿生长厚度不

一致，进而导致在偏光下呈现出不同颜色的晶粒。可以看出相比于 Al-5Ce合金，

在添加 Zr 元素的情况下，铸造 Al-Ce 合金的晶粒得到细化，随着 Zr 的含量增

加，晶粒细化效果越明显，当 Zr 添加量达到 0.5 wt.%时，合金细化效果最为明

显。然而，随着 Zr 含量的进一步增加至 1 wt.%时，晶粒细化效果反而减弱。1 

wt.%Zr添加量下合金晶粒细化效果的减弱与 Zr元素的偏析有关，将在后续的分

析中详细讨论。 
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图 3-13 不同 Zr含量下合金的阳极覆膜图：(a) Al-5Ce; (b) Al-5Ce-0.25Zr; (c) Al-5Ce-

0.5Zr; (d) Al-5Ce-1Zr 

图3-14为背散射模式下观察到的Al-Ce-Zr合金的共晶组织图像，可以看出，

伴随着 Zr 含量的增加，α-Al/Al11Ce3共晶片层间距也随之降低。图 3-15 显示了

铸态微观结构的 SEM图像，揭示了由 α-Al枝晶 在图中显示为暗相）和 Al11Ce3

的树枝间共晶相 图中亮色区域）组成的微观结构。当 Zr含量小于 0.25 wt.%时，

未观察到初生富 Zr相。随着 Zr含量增加到 0.5 wt.%，观察到初生相。EPMA分

析了铸态微观组织中的元素分布，结果如图 3-16，3-17，3-18，3-19所示。可以

观察到，当 Zr添加量超过 0.5 wt.%时，会发生显著的 Zr偏析，而当 Zr添加量

低于 0.25 wt.%时，Zr 主要溶解到基体中。表 2-3列出了从 EPMA获得的定量结

果。对于含有 0.25 wt.%、0.5 wt.%和 1 wt.% Zr的合金，α-Al基体中的平均 Zr含

量分别为 0.17 wt.%、0.25 wt.%和 0.21 wt.%。相应地，共晶相中的平均 Zr含量

分别约为 0.07 wt.%、0.06 wt.% 和 0.1 wt.%。这些结果表明，Zr的添加量与 α-

Al基体中 Zr的固溶度不存在线性关系，初生 α-Al相中的 Zr含量大约是共晶相

中的 Zr含量的 3倍。 



安徽工程大学硕士论文 

31 

 

 

图 3-14 不同 Zr含量下共晶区域的 SEM-BSE图像：(a) Al-5Ce; (b) Al-5Ce-0.25Zr; (c) 

Al-5Ce-0.5Zr; (d) Al-5Ce-1Zr 

 

图 3-15 不同 Zr含量下合金的 SEM图像：(a) Al-5Ce; (b) Al-5Ce-0.25Zr; (c) Al-5Ce-

0.5Zr; (d) Al-5Ce-1Zr 
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图 3-16 铸态 Al-5Ce合金 EPMA分析结果 

 

图 3-17 铸态 Al-5Ce-0.25Zr合金 EPMA分析结果 
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图 3-18 铸态 Al-5Ce-0.5Zr合金 EPMA分析结果 

 

图 3-19 铸态 Al-5Ce-1Zr合金 EPMA分析结果 
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表 3-2 EPMA对 Al-5Ce-xZr合金定量分析结果 

Area α-Al Eutectic Primary phase 

Elements 
Al 

(wt.%) 

Ce 

(wt.%) 

Zr 

(wt.%) 

Al 

(wt.%) 

Ce 

(wt.%) 

Zr 

(wt.%) 

 

Al 

(at%) 

 

Ce 

(at%) 

Zr 

(at%) 

Al-5Ce 

101.05 0.08 0.00 89.50 10.57 0.01 - - - 

101.36 0.004 0.00 83.33 16.34 0.00 - - - 

101.44 0.13 0.00 88.38 10.73 0.01 - - - 

101.19 0.00 0.00 78.14 21.54 0.00 - - - 

101.14 0.00 0.00 80.54 18.11 0.01 - - - 

Average 
101.24 

±0.16 

0.04 

±0.04 
0.00 

83.98 

±4.90 

15.46 

±4.77 

0.01 

±0.01 
- - - 

 

 

Al-5Ce-

0.25Zr 

100.91 0.07 0.16 90.29 9.35 0.07 - - - 

101.06 0.15 0.21 85.98 14.54 0.06 - - - 

101.03 0.07 0.22 88.44 12.73 0.08 - - - 

101.04 0.02 0.10 87.95 10.54 0.07 - - - 

100.97 0.15 0.16 87.33 13.10 0.08 - - - 

Average 
101.00 

±0.06 

0.09 

±0.05 

0.17 

±0.05 

88.00 

±1.58 

12.05 

±2.08 

0.07 

±0.01 
- - - 

 

Al-5Ce-

0.5Zr 

101.60 0.08 0.16 87.14 12.77 0.02 74.77 0.07 25.15 

101.15 0.01 0.22 88.51 12.08 0.05 75.11 0.01 24.88 

101.07 0.12 0.31 84.64 14.44 0.13 74.84 0.05 25.11 

100.95 0.00 0.31 88.54 12.06 0.02    

101.14 0.05 0.26 87.12 14.09 0.10    

Average 
101.18 

±0.25 

0.05 

±0.05 

0.25 

±0.06 

87.19 

±1.59 

13.09 

±1.12 

0.06 

±0.05 

74.91 

±0.18 

0.04 

±0.03 

25.05 

±0.15 

Al-5Ce-

1Zr 

101.42 0.12 0.17 96.39 2.24 0.15 74.99 0.05 24.96 

101.21 0.05 0.24 88.36 12.69 0.06 75.18 0.01 24.81 

101.56 0.18 0.23 83.46 18.29 0.08 - - - 

101.06 0.10 0.20 - - - - - - 

100.81 0.11 0.16 - - - - - - 

100.32 0.09 0.24 - - - - - - 

100.55 0.03 0.21 - - - - - - 

100.48 0.04 0.25 - - - - - - 

Average 
100.93 

±0.46 

0.09 

±0.05 

0.21 

±0.03 

89.40 

±6.53 

11.07 

±8.15 

0.10 

±0.05 

75.09 

±0.13 

0.03 

±0.03 

24.88 

±0.11 

 

3.4.2 Sc 元素对 Al-5Ce 合金微观组织的影响 

图 3-20 为蔡司光学金相显微镜放大 100 倍下 Al-5Ce-Sc 合金的图像。可以

看出 Al-Ce-Sc 合金晶粒尺寸随着 Sc 的添加量的增大而减小。当 Sc 含量在 0.1 
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wt.%、0.3 wt.%时，Al-5Ce-Sc 合金微观组织展现出了典型的树枝晶形貌并随着

Sc含量的增加，其枝晶尺寸减小。当 Sc的添加量达到 0.3 wt.%时，合金微观组

织呈现出较强的方向性。伴随 Sc 含量的进一步增加，当 Sc 含量达到 0.5 wt.%

时，晶粒逐渐细化，呈现出等轴晶形貌。当 Sc含量达到 1 wt.%时，随着晶粒进

一步细化的同时，也生成了大量的块状初生相。 

 

图 3-20 不同 Sc含量下合金的光学显微图像：(a)Al-5Ce-0.1Sc; (b)Al-5Ce-0.3Sc; (c)Al-5Ce-

0.5 Sc; (d)Al-5Ce-1Sc 

 

图 3-21 不同 Sc含量下合金的阳极覆膜图像：(a)Al-5Ce-0.1Sc; (b)Al-5Ce-0.3Sc; (c)Al-5Ce-

0.5Sc; (d)Al-5Ce-1Sc 
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图 3-22显示了背散射模式下得到的铸态 Al-5Ce合金的 SEM-BSE图像，其

中暗场区域为 α-Al基体以及亮白色 Al11Ce3共晶区共同组成，伴随着 Sc含量的

增加，合金的偏析也在逐渐增大，当 Sc含量达到 1 wt.%时，铝基体中有着大量

块状相生成 见图 3-22 d））。 

 

图 3-22 不同 Sc含量下合金的 SEM图像：(a)Al-5Ce-0.1Sc; (b)Al-5Ce-0.3Sc; (c)Al-5Ce-

0.5Sc; (d)Al-5Ce-1Sc 

为了确定 Al-5Ce-xSc 合金中各元素的分布情况，以及块状相的成分。图 3-

23，3-24，3-25，3-26为利用 EPMA分析 Al-Ce-xSc铸态合金中的元素分布结果。

可以看出，Ce元素主要存在于共晶相中，由于 Ce在铝中的元素固溶度极低，因

此，在铝基体中并未检测出明显的 Ce元素的分布。Sc在铝基体以及共晶相中都

有着分布，表 2-4列出了从 EPMA获得的定量结果，对于含有 0.1 wt.%、0.3 wt.%、

0.5 wt.%和 1 wt.%Sc的合金，初生 α-Al相中的平均 Sc浓度分别为 0.08 wt.% 、

0.26 wt.%、0.44 wt.%和 0.52 wt.%。相应地，共晶相中的平均 Sc 含量分别约为

0.06 wt.%、0.27 wt.%、0.34 wt.%和 0.41 wt.%。这些结果表明，无论 Sc添加量如

何，Sc在铝基体与共晶相中容纳的含量接近。当 Sc含量达到 1 wt.%时，在铝基

体中并未发现明显的 Sc元素的分布，大量的 Sc富集在块状相中，经过定量检测

发现，块状初生相主要成分为 Al 和 Sc，其平均含量分别为 74.85±0.35 at.%，

25.13±0.34 at.%。综上，由于添加 Sc的含量过高，铝中的 Sc元素在凝固过程之

中，会由于偏析导致 Sc元素的富集，生成大量的块状 Al3Sc相，使得基体内 Sc

的分布减少。 
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图 3-23 铸态 Al-5Ce-0.1Sc合金 EPMA分析结果 

 

图 3-24 铸态 Al-5Ce-0.3Sc合金 EPMA分析结果 
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图 3-25 铸态 Al-5Ce-0.5Sc合金 EPMA分析结果 

 

图 3-26 铸态 Al-5Ce-1Sc合金 EPMA分析结果 
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表 3-3 EPMA对 Al-5Ce-xSc合金定量分析结果 

Area α-Al Eutectic Primary phase 

Elements 
Al 

(wt.%) 

Ce 

(wt.%) 

Sc 

(wt.%) 

Al 

(wt.%) 

Ce 

(wt.%) 

Sc 

(wt.%) 

 

Al 

(at.%) 

 

Ce 

(at.%) 

Sc 

(at.%) 

Al-5Ce-

0.1Sc 

97.27 0.06 0.10 82.64 12.83 0.07 - - - 

98.83 0.03 0.07 87.83 11.11 0.06 - - - 

99.40 0.09 0.07 87.99 12.26 0.06 - - - 

Average 
98.5 

±1.1 

0.06 

±0.03 

0.08 

±0.01 

86.15 

±3.04 

12.07 

±0.88 

0.06 

±0.002 
- - - 

Al-5Ce-

0.3Sc 

100.65 0.06 0.26 84.59 13.97 0.27 - - - 

100.68 0.00 0.26 84.46 13.12 0.27 - - - 

101.15 0.13 0.25 84.11 14.00 0.26 - - - 

Average 
100.83 

±0.28 

0.07 

±0.07 

0.26 

±0.01 

84.39 

±0.25 

13.7 

±0.5 

0.27 

±0.01 
- - - 

Al-5Ce-

0.5Sc 

100.53 0.05 0.47 87.21 12.43 0.26 98.63 0.59 0.78 

97.53 0.07 0.44 83.88 12.91 0.49 - - - 

100.40 0.08 0.41 83.71 13.98 0.27 - - - 

Average 
99.49 

±1.70 

0.07 

±0.01 

0.44 

±0.03 

84.93 

±1.97 

13.11 

±0.79 

0.34 

±0.13 
98.63 0.59 0.78 

Al-5Ce-

1Sc 

100.19 0.08 0.48 81.45 16.02 0.32 74.70 0.03 25.27 

101.02 0.07 0.63 84.84 12.59 0.43 74.60 0.02 25.38 

100.02 0.04 0.45 84.40 12.79 0.47 75.25 0.00 24.74 

Average 
100.41 

±0.53 

0.06 

±0.02 

0.52 

±0.1 

83.56 

±1.84 

13.8 

±1.92 

0.41 

±0.08 

74.85 

±0.35 

0.02 

±0.01 

25.13 

±0.34 

 

3.4.3 Sc、Zr 协同对于 Al-Ce 合金的微观组织影响 

图 3-27 为不同放大倍数下，Al-5Ce-0.6Sc-0.3Zr 合金，Sc、Zr 共同作用下，

Al-Ce合金呈现出等轴晶的形貌。相较于 Sc 含量在 0.5 wt.%时，Sc、Zr共同作

用下 Al-5Ce合金晶粒尺寸有所增大。这是因为 Sc、Zr协同作用下，合金内产生

偏析生成了部分块状初生相，见图 3-27 b）。 

为了探究 Al-Ce-Sc-Zr 合金中元素的分布，以及块状相的成分，图 3-28 为

Sc、Zr 协同添加时所得到的 EPMA 图像，可以看出，块状初生相是由 Al、Sc、

Zr组成，其含量分别为 74.78 at.%、14.21 at.%、10.98 at.%，可以看出在 Sc、Zr

协同添加下，Sc、Zr会协同析出的形式生成初生 Al3(Sc,Zr)相。由于元素偏析生

成的初生相，导致基体内作为形核作用的 Sc、Zr较少，使得 Sc、Zr协同作用时，

对于合金晶粒的细化效果减弱。 
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图 3-27 不同放大倍数下，Al-5Ce-0.6Sc-0.3Zr合金金相组织以及阳极覆膜图片：(a),(b)金相

组织; (c),(d)阳极覆膜图 

 

图 3-28 铸态 Al-5Ce-0.6Sc-0.3Zr合金 EPMA分析结果 

为了探究 Sc、Zr元素对于 Al-5Ce合金晶粒细化效果，本工作选取 Al-5Ce、

Al-5Ce-0.5Zr、Al-5Ce-0.5Sc、Al-5Ce-0.6Sc-0.3Zr四种合金样品进行 EBSD制备。

图 3-29为四种合金 EBSD数据分析结果，未添加 Sc、Zr情况下 Al-5Ce合金平

均晶粒尺寸为 201±155 μm，在添加 0.5 wt.%Zr的情况下，合金晶粒尺寸降低至

103±77 μm。相比于 Zr 元素，Sc 的添加对于 Al-5Ce 合金晶粒细化作用更为明

显，当 Sc的添加量为 0.5 wt.%时，合金晶粒尺寸达到最小为 18±6 μm。当 Sc、
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Zr协同添加时，由于偏析作用，导致 Sc、Zr作为形核核心的能力减弱，其平均

晶粒尺寸为 30±13 μm。 

 

图 3-29 不同 Sc、Zr含量下 Al-Ce合金的 EBSD分析结果：(a),(d),(g),(j)衍射质量图；

(b),(e),(h),(k)反极图；(e),(f),(i),(l)晶粒尺寸统计 

3.4 本章小结 

本文采用热力学软件 PANDAT®相图以及高通量模块，计算了在不同 Ce、

Sc、Zr含量下 Al-Ce合金的热裂敏感因子，相体积分数以及凝固行为等，计算得

出 9种不同 Sc、Zr含量的 Al-Ce合金。并通过铸造实验，验证不同 Sc、Zr添加

量对于合金微观组织的影响，其结论如下： 

(1)高通量结果表明，Sc，Zr 元素的添加有利于维持 Al-Ce 共晶合金在凝固

过程中低热开裂倾向。Sc、Zr的添加并未对合金中 Al11Ce3共晶相的含量有着明
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显影响，随着 Sc、Zr的添加其生成的 Al3Sc、Al3Zr含量相应的增加。 

(2)伪二元相图表明，随着 Sc、Zr 含量对于合金中各相析出顺序影响较大，

较低添加量的 Sc、Zr，难以在凝固过程中生成足够作为形核核心的 Al3Sc、Al3Zr

相，对于 Al-Ce合金细化效果减弱。 

(3)光学显微镜以及阳极覆膜观察可以看出，Zr 的添加并未对 Al-Ce 合金组

织产生明显的变化，其任然呈现出明显的树状枝晶组织。伴随着 Sc 的添加量达

到 0.5 wt.%时，Al-Ce合金微观组织转变为等轴晶的形貌组织。随着 Sc含量的进

一步提高至 1 wt.%时，伴随晶粒进一步细化的同时，回生成大量块状初生相。 

(4)EPMA 结果表明，当 Sc、Zr 含量添加至 0.5wt.%以上时，会出现块状的

初生 Al3Sc，Al3Zr相，减弱 Sc、Zr元素对于合金的细化效果。当 Sc、Zr共同添

加时，会协同析出生成 Al3(Sc,Zr)相。 

(5)Sc、Zr协同添加下，存在少量的块状初生的 Al3(Sc,Zr)相，由于元素的偏

析导致对于合金组织细化的效果减弱。 
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第4章 Al-Ce-Sc-Zr 合金时效析出动力学 

4.1 力学性能  

如图 4-1 所示为铸态 Al-Ce 合金拉伸性能,Zr 的添加对于 Al-Ce 合金的抗拉

强度 Ultimate Tensile Strength , UTS）影响较小，但对延伸率的影响更显着。二

元 Al-5Ce 合金的伸长率为 32 %，UTS为 126 MPa。然而 Al-5Ce-0.25Zr和 Al-

5Ce-0.5Zr的合金的 UTS与未添加 Zr的合金的 UTS相当。当 Zr的添加量为 0.5 

wt.%时，合金的强度和伸长率同时提高，强度和伸长率分别提高到 137 MPa 和

37 %。Sc的添加，能够显著增强合金的强度，Al-5Ce-0.5Sc合金的 UTS 从 126 

MPa，增加至 170 MPa，延伸率为 15 %。值得注意的是，当 Sc、Zr协同添加下，

合金的 UTS并未有着改善，室温下仅有 120 MPa，延伸率为 20 %。 

 

图 4-1 Al-Ce-Sc-Zr合金室温拉伸性能：(a)Al-Ce-Zr合金拉伸性能；(b)Al-Ce-Sc及 Al-Ce-

Sc-Zr合金拉伸性能 

图 4-2为 Sc、Zr含量对于 Al-5Ce合金硬度与电导率的影响。在未添加 Sc、

Zr 的情况下，铸态 Al-5Ce 合金硬度与电导率为 33.32±1.28 HV，53.72±

0.12 %IACS。Zr的添加并未改变合金强度，任然保持在 33-34 HV，当 Zr含量添

加至 0.5 wt.%时电导率降至最低达 48.75±0.12 %IACS。当 Zr含量增加至 1 wt.%

时，合金电导率有所上升，这是由于一部分 Zr 元素偏聚形成初生 Al3Zr 相，减

少固溶原子对合金电导的影响。可以看出，Sc 的添加对于合金硬度强化最为明

显，伴随着 Sc的添加合金硬度不断上升，当 Sc含量在 0.5 wt.%时，合金硬度达

到最大值，为 61.46±1.04 HV。相比于 Zr元素，Sc的添加对于合金电导率的影

响最大，当 Sc含量大于 0.1 wt.%时，合金电导率从 48.68±0.33 %IACS降低至

44.81±0.26 %IACS。当 Sc元素添加至 0.5 wt.%时合金电导略微上升，伴随着 Sc

含量的进一步增大，合金电导率也随之下降。这是由于当 Sc含量达到 0.5 wt.%

时，Sc元素的偏析减少对合金导电率的影响，然而随着 Sc的添加增大，合金中
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初生 Al3Sc 相也不断增多，从而降低合金的导电率。当 Sc、Zr 共同添加时，合

金硬度仅有 36.68±0.75 HV，电导率降低至 43.22±0.33 %IACS。 

 

图 4-2 不同成分下 Al-Ce-Sc-Zr合金硬度及电导率性能：(a)硬度；(b)电导率 

4.2 等时时效析出特性 

根据图 3-6、3-7对于在不同温度下铝基体中 Sc、Zr元素固溶度的变化可知，

200 ℃以上时，其固溶度在不断的增加并且在 500 ℃下，Al-Ce合金中能够容纳

约 0.06 wt.%的 Sc、Zr，较高的 Sc、Zr固溶在合金中，难以析出足够强化相。因

此为了确定 Sc、Zr的析出温度，通过对不同 Sc、Zr含量下的 Al-5Ce合金进行

等时时效，时效温度从 150 ℃到 500 ℃，温度间隔为 25 ℃，保温时间 1 h后水

淬，硬度变化曲线如图 4-3、4-4 所示。图 4-3 a）为知添加 Zr 元素情况下 Al-

5Ce合金等时时效过程，在 150 ℃到 500 ℃时效过程中，与室温未经过热处理的

情况相似，由于偏析的作用，Zr含量达到 1 wt.%时，生成部分初生 Al3Zr相，导

致铝基体中 Zr含量减少，因此在等时时效过程之中，当 Zr的添加达到 0.5 wt.%

时，合金硬度达到最高约 34 HV。但由于 Zr元素对于合金硬度的提升效果较低，

因此在等时时效过程中虽然伴随着Al3Zr相的析出，但对于合金硬度的提升较低。 

Al-Ce-Sc-(Zr)合金在等时过程中的强化行为展现出不同于 Al-Ce-Zr合金，图

4-2 a）表明相比于 Zr元素，Sc的添加对 Al-Ce合金硬度的提升更为明显。如
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图 4-3 b）所示，Sc元素的析出行为，可以分为四个阶段。I：150 ℃-200 ℃，

此时由于时效温度较低，Sc元素的析出行为缓慢，难以生成足够的 Al3Sc析出相

来达到对合金的强化效果，使得合金硬度仅出现少许波动。Ⅱ：200 ℃-300 ℃，

伴随着温度的升高，Sc的析出速度不断加快，大量的 Al3Sc开始生成，此时合金

硬度开始快速上升，析出相对于合金强化效果更加明显。Ⅲ：300 ℃-400 ℃，合

金时效温度达到巅峰，大量 Al3Sc纳米析出相弥散在合金中形成钉扎效应阻碍着

位错的运动，Sc元素在此阶段对于 Al-Ce合金强化效果达到最高值。Ⅳ：400 ℃-

500 ℃，伴随着温度的进一步上升，由于较高的温度，基体容纳 Sc 元素的能力

加大并且合金内相开始粗化，导致合金强度开始降低，难以维持强化效果。在 Sc

含量分别在 0.1 wt.%、0.3 wt.%、0.5 wt.%、1 wt.%下，其硬度最大值分别为 56.81

±2.57 HV、82.32±2.26 HV、80.72±2.03 HV、87.4±2.32 HV。 

 

图 4-3 Al-Ce-xSc-yZr合金等时时效过程中硬度演变规律：(a)Al-5Ce-xZr合金等时时效过

程；(b)Al-5Ce-xSc合金等时时效过程 

在 Sc、Zr协同添加下，其强化阶段与 Al-Ce-Sc合金相似，但在 400 ℃后，

相比于只添加 Sc元素，Zr的添加能够减小 Al-Ce合金在高温下硬度快速衰减的

现象，如图 4-4（ a）所示。等时时效过程中，当温度到达 400 ℃时，Al-5Ce-0.6Sc-

0.3Zr合金达到时效巅峰值为 85.69±2.22 HV，当温度上升至 500 ℃时，其硬度

任能够保持约 80 %，为 67.58±3.01 HV。 
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       图 4-4 Al-5Ce-0.6Sc-0.3Zr合金等时时效过程中硬度与电导率演变规律：(a)硬度；

(b)电导率 

 

图 4-5 Al-Ce-xSc-yZr合金等时时效过程中电导率演变规律：(a)Al-5Ce-xZr合金等时时效过

程；(b)Al-5Ce-xSc合金等时时效过程 

4.3 等温时效析出特性  

铝合金中的 Sc、Zr元素在时效过程之中生成的 Al3Zr、Al3Sc析出相具有立

方 L12结构，并且高温稳定性能优异，其与基体的晶格错配度小，对基体的强化

作用明显。但 Sc、Zr元素在 Al基体中的扩散速率较低，Al-Zr、Al-Sc系合金在

高温下长时间时效才能析出 Al3Zr、Al3Sc 析出相，这一方面导致析出相数量偏
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低，削弱强化效果，另一方面导致较高的工业化生产成本。结合上述等时时效特

性发现，随着温度的提高，Sc、Zr析出速率加快，能够大大降低合金时效孕育周

期，但过高的温度会导致合金强度难以达到最优。因此，为了探究 Sc、Zr 元素

最佳时效周期，结合上文等时时效结果，本文通过建立不同温度参数 300 ℃、

350 ℃、400 ℃、450 ℃、475 ℃、500 ℃）与 Sc、Zr添加量和时间的关系，进行

等温时效实验，探究 Al-Ce合金中，Sc、Zr元素最佳析出温度与时间。 

图 4-6为不同温度下，等温时效过程中，合金硬度与时间的关系。可以看出，

在添加 Sc元素以及 Sc、Zr协同添加下，合金的硬度变化趋势相似，但时效析出

孕育期、硬度平台期以及时效后期存在明显的差异。在 300 ℃，1 h热处理下，

合金的强度并未出现明显的变化，1 h之后合金强度开始快速上升，约 6 h后硬

度进入平台期，增长速度缓慢。伴随着等温时效温度的升高，时效孕育周期以及

平台期都有着降低。当时效温度达到 450 ℃时，保温 1 h后，合金硬度就从时效

巅峰迅速下降。表 4-1为Al-5Ce-Sc-(Zr)合金在不同时效温度下的时效巅峰参数，

可以看出时效温度的提高对于合金时效巅峰硬度影响较低，各Sc含量（ 0.1wt.%、

0.3 wt.%、0.5 wt.%、1 wt.%）时效巅峰硬度分别约 52 HV、82 HV、80 HV、89 

HV。伴随着温度的提高，Sc元素析出速率加快导致合金达到时效巅峰时间减小，

在 300 ℃下保温 20 h 后，Al-Ce-Sc 合金达到时效巅峰，当热处理温度分别在

350 ℃、400 ℃、450 ℃时，时效巅峰温度分别降低至 2 h、1 h以及小于 1 h。然

而，在时效温度上升降低达到巅峰时间的同时，合金强度在时效后期降低速度也

在加快。在只添加 Sc的情况下，合金在不同温度 450 ℃保温 400 h后的强度仅

仅只有巅峰硬度的 40 %。相比于至添加 Sc的情况下，当 Sc、Zr协同添加时能

够减弱 Sc、Zr析出速率，在 300 ℃下，达到时效巅峰所需时间为 80 h。并且，

在 Sc、Zr 同时添加下，合金强度在长时间保温下，任然能够保存较高的强度

 300 ℃，98.51 %；350 ℃，92.21 %；400 ℃，74.86 %；450 ℃，46.57 %）。当

温度达到 475 ℃时，并未出现明显的硬度平台期，合金达到时效巅峰硬度时，合

金强度开始迅速下降。相比于 Sc元素，Zr元素在等温处理下，并未展现出明显

的强化趋势，与室温状态下相似，在时效过程中，Zr的添加量在 0.5 wt.%时，对

于合金的强化效果最优。 
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图 4-6 Al-Ce-xSc-yZr合金等温时效过程中硬度演变规律 

表 4-1 Al-5Ce-Sc-(Zr)合金时效巅峰参数 

成分 温度(℃) 时间(h) 硬度(HV) 时间(h) 硬度(HV) 

0.1Sc 300 20 57.06 400 55.32 

0.3Sc 300 40 82.88 400 76.86 

0.5Sc 300 20 80.17 400 74.36 

1Sc 300 20 89.05 400 82.78 

0.6Sc-0.3Zr 300 80 85.92 400 84.64 

0.1Sc 350 10 47.34 400 44.54 

0.3Sc 350 2 85.16 400 60.22 

0.5Sc 350 2 76.8 400 61.72 

1Sc 350 2 88.77 400 65.30 

0.6Sc-0.3Zr 350 6 85.28 400 78.64 

0.1Sc 400 6 42.58 400 33.14 

0.3Sc 400 1 79.26 400 44.45 

0.5Sc 400 1 73.22 400 42.9 

1Sc 400 1 87.07 400 39.44 

0.6Sc-0.3Zr 400 1 86.22 400 64.54 

0.1Sc 450 2 38.2 400 31.2 

0.3Sc 450 0.5 84.1 400 34.1 

0.5Sc 450 0.75 79.5 400 35.5 
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1Sc 450 1 87 400 34.8 

0.6Sc-0.3Zr 450 0.5 84.6 400 39.4 

 

图 4-7 为不同温度下 Al-Ce-xSc-yZr 合金等温时效过程中电导率演变规律，

在添加 Sc的情况下，合金电导率在 300 ℃-400 ℃的温度下，保温 700 h合金电

导率依然保持上升趋势，随着温度的进一步提高，合金电导率在保温 300 h后达

到峰值并开始降低，当温度达到 475 ℃后，保温 100 h开始逐渐下降。与添加 Sc

相比，添加 Zr元素的合金在 400 ℃下，合金电导率在保温 100 h下，合金电导

率上升速率缓慢。当温度达到 450 ℃以上时，Zr元素析出生成 Al3Zr的速率逐渐

加快。 

 

图 4-7 Al-Ce-xSc-yZr合金等温时效过程中电导率演变规律 

4.4 时效析出动力学 

4.4.1 时效热处理工艺优化与时效析出相演变机理 

经过时效热处理后，纳米级 L12-Al3Sc，Al3Zr相能够充分析出，通过钉扎效

应阻碍位错的运动，等温时效处理发现，Sc元素在 300 ℃，6 h后的硬度接近峰
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值，并能够在 400 h后保持 96%的强度。随着时效温度的增加，Al3Sc相的强化

效果减弱。Zr的添加能够减缓 Sc元素在高温中的过时效行为，当 Sc、Zr共同添

加时，350 ℃，6 h后其硬度接近时效峰值。如图 4-8所示为，Al-5Ce、Al-5Ce-

0.5Zr、Al-5Ce-0.5Sc、Al-5Ce-0.6Sc-0.3Zr四种合金经过 300 ℃，6 h和 350 ℃，

6 h后的拉伸结果。由于 Al3Sc的析出，合金的抗拉强度由室温下的 170 MPa，

在 300 ℃和 350 ℃下，分别提升至 228 MPa和 173 MPa，然而延伸率分别仅有

4.34 %，1.09 %。延伸率的大幅度降低，这是由于大量 Al3Sc相的生成阻碍位错

运动的同时，位错难以绕过，塑性变形能力被抑制，从而导致了合金韧性的降低。

相比于 300 ℃，350 ℃下，Al-5Ce-0.5Zr合金的延伸率从 22.66 %增加到 28.31 %，

这是由于 300 ℃下，Al3Zr相难以析出，未能起到强化作用，经过热处理后，合

金性能下降较快。350 ℃下，Al3Zr 相开始生成，减弱高温下 Al-Ce 合金相的粗

化。 

 

图 4-8 不同热处理温度下 Al-Ce合金拉伸曲线：(a),(c)300 ℃,6 h；(b),(d)350 ℃，6 h 

4.4.2 强度、导电率的机器学习预测模型及反求设计 

数据收集：通过将上文探究不同成分下，Al-Ce-Sc-Zr合金的等时时效数据，

包括合金成分、时效温度以及时效时间等条件作为机器学习数据集。样品制备与

测试均采用同一条件与设备，减少了实验误差，以保证实验数据的可信度与准确

性，提高后期模型验证的准确率。为了验证模型预测的准确性，通过将数据集中
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的 90%用于训练和测试机器模型，剩余 10 %数据用于预测。本研究机器学习过

程如图 4-8所示。利用训练数据对不同算法进行训练，并在测试数据的基础上检

验模型的性能。之后借助验证数据对不同合金的硬度、电导率进行了预测。模型

评估采用决定系数（ R-square，R2）、平均绝对误差 Mean Absolute Error，MAE）、

平均绝对百分比误差（ Mean Absolute Percentage Error， MAE%）、均方误差 Mean 

Squared Error，MSE）作为评判标准，计算公式如式 4-1）、 4-2）、 4-3）、 4-

4）所示。 

 𝑅2 = 1 −
∑ (𝑦𝑖

, −𝑦𝑖)2𝑛
𝑖=1

∑ (𝑦𝑖−𝑦)2𝑛
𝑖=1

 (4-1) 

 𝑀𝐴𝐸 =
1

𝑛
∑ |𝑦𝑖

, − 𝑦𝑖|
𝑛
𝑖=1  (4-2) 

 𝑀𝐴𝐸% =
1

𝑛
∑ |

𝑦𝑖
, −𝑦𝑖

𝑦𝑖
|𝑛

𝑖=1  (4-3) 

 𝑀𝑆𝐸 =
1

𝑛
∑ (𝑦𝑖

, − 𝑦𝑖)
2𝑛

𝑖=1  (4-4) 

 

图 4-9 机器学习过程图 

在机器学习模型的构建过程中，数据预处理阶段收集的基础数据往往包含大

量冗余特征，这些无关变量不仅显著增加模型的复杂度，还可能导致模型出现过

拟合的现象。因此，特征值筛选是前期机器学习提升模型性能的关键环节。热图

分析法作为特征工程中的经典工具，通过可视化皮尔逊相关系数矩阵，能够直观

揭示多维特征间的复杂关联模式。图 4-10 为各特征相关的热图，数值绝对值的

大小表明两个特征的相关程度，数值越接近 1 表明相关性越大，正值代表正相

关。图 4-10中可以看出硬度和电导率呈现出典型的负相关性（ -0.36），这对于上

文中说明的强度与电导率矛盾结果一致，合金化元素的引入引发的晶格畸变会显

著提升材料硬度，但同时也加剧了电子散射效应，导致电导率下降。从图中可以

看出，对于 Al-Ce合金硬度提升的来源主要来自于 Sc元素的添加。温度与时效
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处理时间对于有利于合金电导率的提升，这是由于时效过程中，纳米强化相的析

出，减少合金电导率的损失。 

 

图 4-10 各结构特征之间热图 

为了预测 Al-Ce-Sc-Zr合金时效过程之中的硬度与电导，根据训练数据训练

和开发了 11 个不同的模型，并利用测试数据进行了测试为了提高模型的性能和

可预测性，引入了超参数优化技术。选取优化后的超参数后，所有模型均在训练

数据上进行训练。所有模型的性能参数如表所示，可以看出 XGBoost 模型对于

合金硬度和电导率预测都有着良好的效果 MSE = 4.1103 , MAE = 5.62% , R2 = 

0.9877 for hardness，MSE = 0.1478 , MAE = 0.55% , R2 = 0.9754 for Conductivity）。 

在机器学习模型的构建过程中，进行验证是至关重要的步骤，它有助于预测

模型在面对全新且未知数据时的表现，并评估模型的泛化能力。仅在评估数据上

进行测试是不够的，因为这无法保证测试结果对模型训练过程的客观独立性。因

此，保留 10 %的数据用于验证模型。图 4-11，4-12显示了所有模型预测硬度和

电导率的验证和比较。最初的七个模型（ a-g）的预测结果与理想值相差甚远，而

另外四个模型 h-k）的预测结果与理想值非常接近。XGBoost 模型在硬度的完

美预测上表现出几乎完全的预测。 
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图 4-11 各机器学习模型用于硬度预测的验证与比较：(a)Linear Regression；(b)Ridge 

Regression；(c)Lasso Regression；(d)ElasticNet；(e)Support Vector；(f)Multi-layer 

Perceptron；(g)KNN；(h)Decision Tree；(i)Random Forest；(j)Gradient Boosting；

(k)XGBoost 

 

 

图 4-12 各机器学习模型用于电导预测的验证与比较：(a)Linear Regression；(b)Ridge 

Regression；(c)Lasso Regression；(d)ElasticNet；(e)Support Vector；(f)Multi-layer 

Perceptron；(g)KNN；(h)Decision Tree；(i)Random Forest；(j)Gradient Boosting；

(k)XGBoost 
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图 4-13 不同机器模型预测硬度与电导率的 R2值：(a)硬度；(b)电导 

表 4-2 各机器学习模型用于硬度与电导预测的验证结果 

Model 
Hardness Conductivity 

MSE MAE MAE(%) MSE MAE MAE(%) 

Linear 

Regression 
128.8901 7.5903 16.43 4.095 1.6224 3.17 

Ridge 

Regression 
131.0669 8.1399 16.82 4.0563 1.6108 3.14 

Lasso 

Regression 
131.9477 8.3489 17.25 6.0413 1.7556 3.43 

ElasticNet 

Regression 
144.3557 9.4537 19.53 4.7557 1.5854 3.09 

Support 

Vector 

Regression 

128.9267 6.8016 14.05 2.9414 1.0568 2.06 

K-Nearest 

Neighbors 

Regression 

66.0686 5.0858 10.51 2.1215 1.0632 2.08 

Decision 

Tree 

Regression 

7.5896 1.7417 3.6 0.6671 0.5536 1.08 

Random 

Forest 

Regression 

5.9326 1.6479 3.41 0.2281 0.3754 0.73 

Gradient 

Boosting 

Regression 

14.3886 2.7197 5.62 0.4083 0.5059 0.99 

XGBoost 

Regression 
4.1103 1.4622 3.02 0.1478 0.2808 0.55 

Multi-

layer 

Perceptron 

90.5702 6.0541 12.51 2.3838 1.1794 2.30 
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图 4-14 （ c），（ d）是用于解释 XGBoost模型 SHAP值分布的散点图，我们

可以了解每个特征对模型的预测是正向的还是负向的，图中的每一个点代表了每

个样本的每个特征对模型输出的贡献，颜色代表了特征值的大小的，红色越深表

明特征值越大，蓝色越深表明特征值越小。从图中可以看出，Sc元素含量对 Al-

Ce合金的硬度预测起正向作用，Sc元素含量越高，硬度越大；Zr元素含量对其

硬度贡献的预测作用并不明显；温度的大小对其硬度的预测起负向作。同理，在

Al-Ce-Sc-Zr 合金之中，时效温度以及时间的增加有利于合金电导率的提升图 4-

14 a）， b）显示了 XGBoost 模型的 SHAP 重要性排序，可以看出无论是硬度

还是电导率其特征重要性从大到小分别为 Sc>温度(T)>时间(t)>Zr>Al>Ce。 

 

 

图 4-14 XGBoost模型的 SHAP重要性和 SHAP值散点分布：(a),(c)硬度；(b),(d)电导 

4.4.3 基于 XGBoost 模型的机器学习逆向预测 

XGBoost模型表现出对于 Sc、Zr析出强化 Al-Ce合金的高准确性（ MSE 

= 4.1103 , MAE = 5.62% , R2 = 0.9877 for hardness，MSE = 0.1478 , MAE = 

0.55% , R2 = 0.9754 for Conductivity），为了了解 XGBoost模型对于数据扩展

以及逆向成分预测的准确性，本文通过加入 Jie Qi等[82]在 Al-RE合金中添加

Ni、Mg 过程中合金硬度随时间、温度的变化数据与不同温度下 Al-Ce-Sc-Zr

合金的等温时效数据作为数据库，设计出一种高硬度 Al-Ce-Sc-Zr-Ni-Mg 合

金。图 4-15为加入后的结果，可以看出加入新的数据后 XGBoost模型任展现

出良好的精确度（ R2 =0.9980），Sc元素任然最为影响 Al-Ce合金硬度最为主

要的因素。 
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图 4-15 XGBoost模型的硬度预测的验证与比较：(a)热图；(b)预测与比较

 

图 4-16 XGBoost逆向预测模型：(a)SHAP值散点分布；(b)SHAP重要性 

表 4-3 为 XGBoost 模型逆向预测的成分，为保证合金制备过程中材料配比

的精确性，以及减少合金在制备过程中的损耗，拟采取的实际设计成分为 Al-

10Ce-0.4Sc-0.5Zr-0.3Ni-0.2Mg，经检测后得出的铸锭成分如表 4-3中实际成分所

示。 

表 4-3 机器学习逆向预测合金成分 

Alloy Al Ce Sc Zr Ni Mg 

预测成分 88.829 9.7329 0.4088 0.5025 0.3352 0.2013 

设计成分 88.6 10 0.4 0.5 0.3 0.2 

实际成分 89.161 9.916 0.309 0.206 0.332 0.076 

 

为了系统验证基于XGBoost机器学习模型对Al-Ce-Sc-Zr-Ni-Mg合金硬度预

测的可靠性，本研究通过实验测试与理论预测的对比分析，深入探讨了模型在时

效热处理过程中的预测精度及适用性。图 4-16 a）展示了为合金在 300 ℃时效

温度下，不同保温时间下的预测硬度与实际硬度曲线。其中红色曲线为预测曲线，

当保温时间为 0.5 h时，模型预测硬度值为 64.73 HV，而实际测得硬度为 63.86

±2.8 HV，二者相对误差仅为 1.36 %；随着保温时间延长至 5 h，预测值 94.59 

HV）与实验值 102.34±2.63 HV）间误差略微扩大至 7.57 %，这可能与初期析

出相的非均匀形核动力学偏差有关；当保温时间进一步增加至 10 h和 15 h时，

预测硬度 96.13 HV、96.42 HV）与实测值 98.52±1.28 HV、98.26±0.85 HV）
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的误差分别收敛至 2.42%和 1.87%。可以看出对于设计出的合金，XGBoost对其

硬度预测准确率均在 10 %以下，对于合金性能预测展现出优异的准确性。图 4-

14(b)为通过该模型得出的在不同处理温度下的Al-Ce-Sc-Zr-Ni-Mg合金时效强化

模型，可以看出随着温度的升高合金时效平台期减小，当热处理温度大于 400 ℃，

合金硬度达到巅峰后开始快速降低。 

 

图 4-16 基于 XGBoost模型的逆向验证与预测 

图 4-17是利用 PANDAT®软件计算得出的Al-Ce-Sc-Zr-Ni-Mg合金的线计算

结果。在凝固过程中，熔体中最先反应生成 Al3Zr相，作为形核核心。当温度降

低至 636 ℃时，FCC 相开始生成，随着液相中 Sc 的含量增多，随之 Al3Sc 与

Al11Ce3共晶相开始析出。在凝固后期，剩余液相含量仅有 5.9935 %时，开始析

出少量 Al3Ni相。随着凝固的结束与温度的降低，铝基体中固溶的 Sc、Zr、Ni含

量逐渐减小，并同时析出对应的 Al3X(X=Sc、Zr、Ni)相。 

 

图 4-17 Al-Ce-Sc-Zr-Ni-Mg合金线计算 
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图 4-18是通过 EPMA对 300 ℃，0.5 h处理后的 Al-Ce-Sc-Zr-Ni-Mg合金进

行的面扫描结果，可以看出，合金中有白色块状相主要是由 Al、Ce 元素组成，

经过定量分析 如表 4-4所示，Al、Ce含量分别为 76.72 at.%、23.24 at.%）后得

知，白色块状相为 Al11Ce3相。在 Al11Ce3共计相周边存在少量灰色相，并且伴随

着大量 Ni的富集，如图 4-18 a）、 f），结合热力学计算可知，该相为 Al3Ni。

除了 Al11Ce3与 Al3Ni相，合金中存在着 Sc、Zr的富集现象，且 Sc、Zr的分布

相似，可以看出经过热处理后，大量的 Sc元素会携带者 Zr元素协同析出，如图

4-18 d）、 e）所示。而由于添加的含量较低，Mg 则是以固溶的形式存在于基

体中。 

 

图 4-18 铸态 Al-Ce-Sc-Zr-Ni-Mg合金 EPMA分析结果 
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 合金中伴随着 Al11Ce3、Al3Ni 相的生成，还存在着块状相的存在，如图 4-

19所示。经过 EPMA定量分析结果如表 4-5所示，灰色块状相为初生 Al3(Sc,Zr)，

其 Al、Sc、Zr含量分别为 75.93 at.%，12.39 at.%，11.60 at.%。综上，在 Al-Ce-

Sc-Zr合金之中添加 Ni、Mg之后，存在部分 Al3Ni强化相，而Mg则是以固溶的

形式存在基体中。对于强度的贡献主要来源是来自 Sc的添加，经过时效后，Sc、

Zr会以共同析出形式生成 Al3(Sc,Zr)。 

 

图 4-19 铸态 Al-Ce-Sc-Zr-Ni-Mg合金初生相 EPMA分析结果 
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表 4-4 EPMA对 Al-Ce-Sc-Zr-Ni-Mg合金定量分析结果 

Area 
Al 

(at.%) 

Ce 

(at.%) 

Sc 

(at.%) 

Zr 

(at.%) 

Ni 

(at.%) 

Mg 

(at.%) 

Point 1 76.6429 23.2935 0 0.0212 0.0424 0 

Point 2 76.7982 23.1886 0 0.0009 0.0123 0 

Point 3 97.6889 0.0189 1.3101 0.8079 0.0077 0.1664 

Point 4 94.2322 5.3833 0.0897 0.0352 0.0342 0.2254 

Point 5 94.8835 2.1133 1.8543 0.9385 0.034 0.1763 

Point 6 99.31 0.0269 0.2605 0.1033 0.0165 0.2829 

Point 7 95.336 0.2442 0.1315 0.0154 4.0225 0.2505 

Point 8 94.9082 0.0899 0.1599 0.0247 4.638 0.1793 

Point 9 98.637 0.8342 0.1837 0.021 0.1068 0.2174 

Point 10 98.2417 0.4149 0.4325 0.0459 0.6382 0.2267 

 

表 4-5 EPMA对 Al-Ce-Sc-Zr-Ni-Mg合金初生相定量分析结果 

Area 
Al 

(at.%) 

Ce 

(at.%) 

Sc 

(at.%) 

Zr 

(at.%) 

Ni 

(at.%) 

Mg 

(at.%) 

Point 1 75.8795 0.064 12.5619 11.4914 0.0032 0 

Point 2 76.0147 0.0815 12.2172 11.6824 0.0042 0 

Point 3 97.1117 1.7179 0.1541 0.044 0.6385 0.3338 

Point 4 75.8932 0.0691 12.3918 11.6311 0.0149 0 

Point 5 93.3215 5.5595 0.0931 0.0314 0.761 0.2334 

Point 6 99.4365 0.0499 0.1888 0.035 0.0248 0.265 

Point 7 76.0283 0.0731 13.514 10.363 0.0079 0.0136 

 

4.5 本章小结 

本章主要研究了 Al-5Ce、Al-5Ce-0.5Zr、Al-5Ce-0.5Sc、Al-5Ce-0.6Sc-0.3Zr四

种合金在等时时效与等温时效过程中 Al3Sc，Al3Zr 纳米析出相对于合金硬度以

及电导率的变化。并通过机器学习，对 Sc、Zr 元素合金强化效果分析，实现逆

向分析，主要得出以下结论： 

(1)室温力学性能结果表明，相比于 Zr元素，Sc元素对于 Al-Ce合金综合性

能提升效果最为明显，并且当 Sc含量达到 0.5 wt.%时，强化效果最好。未添加

Sc、Zr状态下，Al-5Ce合金抗拉强度与硬度分别为 124 MPa、33 HV，当 Sc添

加至 0.5Sc时，抗拉强度与硬度分别提升至 170 MPa，61 HV。 

(2)等温时效结果表明 Zr元素对于 Al-Ce合金强化效果并不明显。200 ℃以

上时，Al3Sc纳米析出相开始析出，当温度超过 400 ℃之后，开始出现过时效的

行为，Zr的添加减缓合金在高温下强度的衰减。 

(3)只添加 Sc元素情况下，300 ℃热处理 1 h后，合金硬度开始迅速上升。4-
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6 h热处理后，其硬度开始达到平台期。伴随着温度的升高，Al3Sc纳米析出相的

析出速度逐渐加快的同时，合金在长时间保温下其强度的衰减速度也在加快。

300 ℃热处理 400 h后，其合金强度能够达到在原来的 90 %以上，然而当温度提

升至 400 ℃时，400 h热处理后，其强度仅有时效巅峰状态下的 58 %。 

(4)当 Sc、Zr共同添加下，Al-Ce合金展现出更好的耐热性能，经过 400 ℃，

400 h的时效处理后，其硬度能够达到时效巅峰状态下的 75 %。 

(5)经过 300 ℃，6 h热处理下，Al-5Ce-0.5Sc以及 Al-5Ce-0.6Sc-0.3Zr合金抗

拉强度，屈服强度以及延伸率分别为 228 MPa，181 MPa，4.34 %和 255 MPa，

207 MPa，6.17 %。 

(6)经过 350 ℃，6 h热处理下，Al-5Ce-0.5Sc以及 Al-5Ce-0.6Sc-0.3Zr合金抗

拉强度，屈服强度以及延伸率分别为 174 MPa，153 MPa，1.09 %和 225 MPa，

195 MPa，2.22 %。 

(7)机器学习揭示合金强化贡献。XGBoost 模型在硬度与电导预测展现出优

异的结果，R²结果分别为 98.63 %，97.54 %。SHAP图谱结果表明，在 Al-Ce-Sc-

Zr 合金中，Sc 元素作为 Al-Ce 合金强化的最为主要的来源。其次，是进行时效

处理的温度与时间的选择。Zr元素的添加对于合金强化贡献较低。 

(8)XGBoost对于合金逆向预测的可靠性。在合金成分逆向设计上，XGBoost

模型也展现出优异的结果，最终合金预测准确率在 10 %以下。  
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第5章 合金强韧化分析 

如第 2.7 节所述，本研究采用同步辐射 X 射线成像技术对 Zr 合金化 Al-Ce

合金的显微组织演变进行了原位研究。该原位 X 射线成像技术在揭示合金凝固

内在规律方面具有独特优势，而传统铸造实践中常存在与温度波动相关的不确定

性。实验中将试样通过加热装置升温至 780 ℃完全熔化后，以 0.5 ℃/s的恒定速

率冷却。在凝固过程中，通过摄像机按温度时序记录显微组织演变图像。图 5-1

展示了 Al-5Ce合金和 Al-5Ce-0.5Zr合金在 695 ℃、650 ℃、605 ℃和 560 ℃温度

下的显微组织演变。需要说明的是，图中 A点为氧化铝陶瓷片上的杂质，B、C、

D 点则是 X 射线与熔体相互作用产生的衍射伪影。在 650 ℃时未观察到初生

Al3Zr相析出。当温度降至 605 ℃时，未添加 Zr的 Al-5Ce合金中形成明显的枝

晶结构，呈现强方向性生长和大晶粒特征；而含 0.5 wt.%Zr的合金中则观察到等

轴晶组织，表明 Zr发挥了显著的晶粒细化作用。结合热力学计算结果，Zr的晶

粒细化机制示意图如图 5-2所示：随着 Zr含量增加，Al3Zr预析出相的数量密度

相应提高，这些预析出相可作为 α-Al 晶粒的有效形核核心，当枝晶间剩余液体

的成分达到共晶成分时，形成共晶组织，凝固结束。 

 

图 5-1 Al-5Ce与 Al-5Ce-0.5Zr合金原位重熔再凝固过程 
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图 5-2 形核示意图 

通过添加不同含量的 Sc、Zr元素，作为 Al-Ce合金在凝固过程的形核核心，

导致晶粒细化。EBSD结果表明 图 3-29），在添加 Sc、Zr元素后，其平均晶粒

尺寸从初始的 201 μm 显著细化至 102 μm、30 μm 和 18 μm。基于 Hall-Petch 公

式计算的结果表明，随着晶粒尺寸的减小，材料的屈服强度显著提高。如图 5-3

所示当晶粒尺寸分别细化至 102 μm、30 μm 和 18 μm 时，对应的强化效果分别

为 13.96 MPa、17.3 MPa和 19.43 MPa。 

 

图 5-3 晶粒细化对于 Al-Ce合金强度的贡献 

图 5-4 为铸态合金的同步 X 射线所得到的二维衍射图，图中每个环都代表

着一个衍射峰，环上黑色过曝点是大尺寸晶粒产生的，衍射环的连续性越好则晶

粒尺寸越小。可以看出，铸态 Al-Ce合金的衍射环连续性较差，并伴随着大颗粒

的晶粒产生。通过 Fit2D软件对衍射图中-5 °至+5 °范围角进行积分，得到的 XRD

图谱如图 5-5所示。从图中可以看出铸态合金之中主要是由 Al11Ce3和 Al相，并

未发现 Al3Zr相的存在，这是因为大量 Zr元素固溶在 Al基体之中，且生成的初

生 Al3Zr含量较低的缘故。 
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图 5-4 Al-Ce-Zr合金同步辐射二维衍射图谱

 

图 5-5 Al-Ce-Zr合金在-5 °至+5 °方向上的 XRD衍射图 
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为了进一步阐明 Zr元素对 α-Al和 Al₁₁Ce₃相微观结构的影响，使用 GSAS-II

软件对四种合金进行了精修分析文献[83]，结果如图 5-6所示。精修质量通过加权

轮廓因子 RWP）和拟合优度 GOF）指数进行评估。四种合金精修后的 RWP

都小于 10，证明精修结果的可靠性。从精修中获得的 α-Al和 Al₁₁Ce₃的晶格参数

如图 5-7所示。可以看出，随着 Zr的添加量到 0.5 wt.%，α-Al和 Al₁₁Ce₃的晶格

参数均呈现增加趋势，这表明 Zr在 α-Al和 Al₁₁Ce₃两相中具有一定的固溶度。然

而，这种固溶效应并未显著改善共晶结构的形态。这是由于 Zr 主要偏聚在初生

Al相中 平均 Zr含量：0.21 wt.%），而非共晶 Al₁₁Ce₃相中 平均 Zr含量：0.07 

wt.%）。 

 

图 5-6 四种合金结构精修结果：(a)Al-5Ce；(b)Al-5Ce-0.25Zr；(c)Al-5Ce-0.5Zr；(d)Al-5Ce-

1Zr 
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图 5-7 α-Al与 Al11Ce3共晶相随 Zr的添加点阵常数变化 

图 5-8（ a）和（ b）是同步辐射原位拉伸实验结果，拉伸结果表明，Zr的添

加并未明显提升合金的抗拉强度，两种合金抗拉强度都在 180 MPa。然而，伴随

着 Zr的添加量达到 0.5 wt.%，Al-5Ce合金的延伸率从 17 %上升到 23 %。值得

注意的是，原位拉伸实验结果与上文中的室温拉伸结果存在一定的差异，这是由

于两种拉伸试验样品不同造成的尺寸效应。 

图 5-8（ c）和 d）是利用 Fit2D软件在-5 °至+5 °范围角内积分所得到的 XRD

衍射峰的俯视图。可以看出，伴随着拉伸过程中应变的持续增加，Al(111)与

Al11Ce3(132)因为受到拉应力的影响而导致衍射峰的角度在不断左移。相比于

Al11Ce3(132)衍射峰并没有发生明显的宽化，Al(111)随着拉伸的进行，衍射峰的

宽化现象较为明显。这说明在拉伸变形过程中主要是铝晶粒承载了主要的塑性应

变。通过计算在不同成分下两个峰在 85 °到 95 ° Transverse Direction，TD）和

-5°到 5°（ Longitudinal Direction，LD）得到晶格应变与宏观拉伸的关系 如图（ e-

f）所示）。可以看出，由于材料的泊松效应在平行于拉伸方向与垂直于拉伸方向

上，晶格应变的演变趋势相反且数值不等，这体现了材料的各向异性。具体的晶

格应变为正，晶体受拉应力，晶格应变为负，晶体受压应力。 

通过计算各组成相的应力分配来建立定量描述的强化模型，选取 Al的{111}

晶粒族和 Al11Ce3的{132}晶粒族计算各相的应力承载效果。根据公式 2-2，结合

我们先前的研究，选取 Al11Ce3 132）和 Al 111）晶面作为研究 Al-Ce合金在

拉伸过程中的晶格演变行为，两晶面模量分别为 E Al11Ce3（ 132）=76413.21738 MPa，

EAl(111)=77413.81827 MPa，如图 5-8（ g）， h）所示。在两个铸态合金中，Al11Ce3

共晶相的应力承载是主要的强化方式，值得注意的是当 Zr 的添加量为 0.5 wt.%
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时，Al11Ce3应力承载从 170 MPa提升至 210 MPa。 

 

图 5-8 Al-5Ce和 Al-5Ce-0.5Zr原位拉伸结果：(a),(b)原位拉伸应力-应变曲线；(c),(d)在-5°

+5°方向上的 XRD堆叠俯视图；(e),(f)晶格应变随应力变化曲线；(g),(h)各相应力承载曲

线 
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 原位试验表明，添加 Zr 元素改善 Al-Ce 合金主要是来自于 Al 和 Al11Ce3晶

体在拉伸过程之中的应变强化行为。通过原位拉伸实验计算位错密度随工程应变

的演变来揭示合金的应变强化行为，图 5-9所示，是计算得到的 Al-5Ce以及 Al-

5Ce-0.5Zr样品的半高宽、晶畴尺寸 、微观应变以及位错密度随工程应变的演变

规律。如图 5-9（ a）所示，Al-5Ce合金 Al(111)晶粒族，未添加 Zr时，在拉伸后

期，半高宽呈现出下降趋势，当 Zr添加量达到 0.5 wt.%时，半高宽呈上升趋势。

两个合金中 Al11Ce3共晶相的半高宽都在增大，这是由于 Al11Ce3承载了较多应力

所致。根据半高宽的演变计算得到了 domain size 由位错构成的衍射晶畴大小）

和 microstrain（ 点阵畸变，对铝合金来说主要由位错引起）的演变 如图 b，c所

示）。可以看出未添加 Zr情况下的微观应变有微弱的下降趋势，相反地，Al-5Ce-

0.5Zr 的合金的 microstrain 以及 domain size 都有较为明显的增大趋势，说明 Zr

合金在拉伸过程中位错是不断增殖的，展现出较强的应变强化。位错密度的计算

表明，如图所示，随着应变的增大 Al-5Ce合金位错密度从最开始的 2.8×1014 m-

2持续下降到 9.7×1013 m-2，而添加 Zr元素后合金的位错密度则从 2.7×1014 m-2

持续上升至 4.4×1014 m-2。实验结果表明，铸态二元合金由于晶粒粗大在变形的

后期位错会在 α-al，Al11Ce3的界面处持续堆积，形成应力集中进而导致提前断裂

失效。含 Zr 的铝合金由于晶粒得到细化多晶之间协同变形效应增强，应力集中

减弱，应变硬化能力增强，强度与塑性得到协同的提高。 

 

图 5-9 Al-5Ce与 Al-5Ce-0.5Zr两种合金 FWHM、晶畴尺寸、微观应变与位错密度随工程应

变变化的变化曲线：(a)FWHM；(b),(c)Al-5Ce与 Al-5Ce-0.5Zr晶畴尺寸与微观应变的变化

曲线；(d)位错密度 
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结论 

本文基于导体材料强度-导电性-耐热性冲突的问题下，提出一种“共晶＋纳

米析出相”的设计策略。通过热力学高通量计算以及相图计算得出了不同成分下

的 Al-Ce-Zr、Al-Ce-Sc、Al-Ce-Sc-Zr合金，系统研究 Sc、Zr含量对于 Al-Ce合

金微观组织与力学性能的影响。利用机器学习揭示合金时效过程中纳米析出相的

时效析出动力学并建立时效强化模型。通过铸态合金的同步辐射原位实验，揭示

其强化机制。得出总结如下： 

(1) Al-Ce 合金具有优异的铸造性能与低热裂敏感特性。Sc、Zr 的添加维持

了 Al-Ce 合金低 CSI 的特性。Sc、Zr 的添加并未能够增加元素在固态下的固溶

度与共晶强化相含量。 

(2) Sc、Zr元素对于 Al-5Ce合金组织起到细化效果。Al-Ce合金细化晶粒主

要来源于 Sc元素的添加，Zr的加入使得合金二次枝晶臂间距减小。当 Sc、Zr添

加量达到 0.5 wt.%时，细化效果达到最佳。Al-5Ce-0.5Zr、Al-5Ce-0.5Sc、Al-5Ce-

0.6Sc-0.3Zr合金平均晶粒尺寸分别从 Al-5Ce的 201±155 μm细化至 103±77 μm、

18±6 μm、30±13 μm。 

(3) 过高 Sc、Zr 的添加会出现偏析效果。由于元 Sc、Zr 元素在铝基体中合

金的低固溶度特性，当 Sc、Zr 含量大于 0.5 wt.%时，会导致偏析生成块状的初

生 Al3Sc、Al3Zr初生相，当 Sc、Zr共同添加下，初生相会以 Al3(Sc,Zr)形式生成。 

(4) Al-5Ce 合金强度提升的主要是受 Sc 元素的添加。Zr 的添加使得合金硬

度与 Al-5Ce基体相似约 33 HV。热力学计算与电导率结果表明，较多的 Sc元素

在凝固过程之中起到形核作用，以达到对合金晶粒的细化效果，使得合金硬度在

添加量分别为 0.1 wt.%、0.3 wt.%、0.5 wt.%、1 wt.%下分别提升至 35.92 HV、

47.23 HV、61.46 HV、53.48 HV。 

(5) 等时时效结果表明，在 300 ℃-400 ℃间，Sc元素达到最佳的时效强化标

准。等温时效中，Zr的添加能够增强合金在高温中的稳定性，在只添加 Sc的情

况下，Sc元素最佳析出工艺在 300 ℃，4-10 h，而 Sc、Zr共同作用下，最佳析

出工艺在 350 ℃，4-10 h，并且能够在高温长时间（ 400 h）保存中维持较高的强

度 300 ℃，98.51 %；350 ℃，92.21 %；400 ℃，74.86 %；450 ℃，46.57%）。 

(6) Al-5Ce、Al-5Ce-0.5Zr、Al-5Ce-0.5Sc、Al-5Ce-0.6Sc-0.3Zr合金抗拉强度、

屈服强度、延伸率室温为 127 MPa，70 MPa，32 %；137 MPa，79 MPa，37 %；

173 MPa，110 MPa，15 %；127 MPa，71 MPa，21 %，经过 300 ℃，6 h热处理

后至 90 MPa，49 MPa，28 %；95 MPa，51 MPa，23 %；228 MPa，182 MPa，

4 %；255 MPa，207 MPa，6.17 %，350 ℃，6 h热处理后，合金强度有所降低，
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分别为 92 MPa，52 MPa，25 %；97 MPa，48 MPa，28 %；173 MPa，153 MPa，

1 %；225 MPa，195 MPa，2 %。 

(7) 机器学习结果表明，Al-Ce合金强化来源主要来自 Sc的添加。XGBoost

模型在合金硬度以及电导率的预测上都展现出良好的预测能力，硬度：R²

=98.63 %,电导：R²=97.56 %。基于 XGBoost逆向预测下，对于合金强度-温度-时

间-成分都展现出极高的准确率。 

(8) 利用同步辐射原位拉伸实验掲示合金强韧化机制。拉伸过程之中，由于

Al 基体承载能力较弱，合金强化来源主要来自 Al11Ce3共晶相的承载能力提升，

添加 Zr元素后 Al11Ce3最大应力承载从 170 MPa提升至 210 MPa。 

(9)Zr 的添加促进了 Al-Ce 合金在拉伸过程之中位错的增殖，从而产生加工

硬化强化合金。铸态的二元合金由于晶粒粗大在变形的后期位错会在 α-al，

Al11Ce3的界面处持续堆积，形成应力集中进而导致提前断裂失效。含 Zr的铝合

金由于晶粒得到细化多晶之间协同变形效应增强，应力集中减弱，应变硬化能力

增强，强度与塑性得到协同的提高。 
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