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ZL101A铝合金铸造 -热处理一体化工艺

张  硕1， 陈元筠1， 原  超2

（1. 烟台路通精密科技股份有限公司，山东烟台  264006；2. 山东大学材料科学与工程学院，山东济南  250061）

摘要：为了节约能源，降低生产成本，研究了ZL101A铝合金铸造-热处理一体化工艺，即铸

件出模后直接进行固溶和后续的人工时效。利用铸件的余热，实现了铸造和热处理的连续作

业，并在固溶阶段将保温时间缩短为T6处理的一半。铸件经铸造-热处理一体化工艺处理后，

抗拉强度达305 MPa，伸长率为4.64 %。与T6热处理工艺比较，ZL101A铝合金经一体化处理

后，强度与T6工艺处理相近，伸长率比T6处理有所降低，但达到了国标要求，而且工时缩短

50%左右，能耗减少将近35%。
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铝合金以其优异的比强度和比刚度成为汽车轻量化的首选材料，使用比例逐年

升高[1]，其中以ZL101A合金为材料的铸造铝合金凭借其轻量化指标和优良的铸造、

热处理、加工性能及良好的强度、塑性[2]，成为目前汽车轮毂制造中使用最多的铝硅

系铸造合金[3]。为了更好地响应国家节能降耗减排的号召，探索出能够满足顾客需求

且节能的热处理工艺是必然的趋势[4]。为了达到提高效率、节约能源的目的，将不同

的传统工艺合并是重要的发展途径，例如铸锻一体化工艺[5]，就是将铸造工艺和锻造

工艺合并的现代制造工艺。

基于此，山东烟台路通精密科技股份有限公司在汽车用铝合金生产方面开展了

铸造与热处理连续作业的生产验证，提出了“铸造-热处理一体化”工艺（以下简称

一体化），即将铸造ZL101A铸件出模后直接进行固溶处理和后续人工时效。铝合金

铸件通常是将铸造冷却后的铸件再经固溶和时效处理以提高其力学性能[6-7]。本研究

提出的一体化工艺略掉了铸件出模冷却的过程，直接将出模的铸件进行固溶处理，

利用铸件的余热，实现铸造和热处理连续作业，并将固溶时间缩短一半。这样既缩

短了工时，节约了能源，又降低了生产成本。通过比较T6热处理和一体化工艺后合

金的组织和性能，探讨并证明了一体化工艺的可行性。

1  试验方法
1.1  试验材料及工艺

采用Al-7%Si合金铸锭和纯度为99.9%的纯镁锭。所用的坩埚是5 kg的石墨粘土

坩埚，并在坩埚内部喷涂Al2O3涂料。将铝块放在中频感应炉中加热，待金属熔化之

后温度达720 ℃时将Mg加入，Mg熔化后将合金转移到电阻炉进行保温，温度保持

在720～730 ℃，5 min后进行扒渣，浇注前模具预热至300 ℃，然后浇注多组标准的

拉伸力学试棒（见图1）。使用光谱仪对浇注合金进行成分测定，所得合金成分如表

1。出模后，分别采用T6工艺和一体化工艺对铸件进行热处理。

在以上两种热处理工艺中，固溶处理时的升温速率均为5 ℃/min，两种工艺的区

别有两点：①T6处理是将铸件冷却到室温后再进行固溶处理，而一体化处理是将出

模后的铸件（不低于300 ℃）直接转移到保温炉中进行固溶处理，中间转移时间不超

过10 s；②T6处理固溶时间为360 min，而一体化处理固溶时间为180 min。以上两种
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工艺的温度-时间曲线如图2所示，图中a、b所示为一体

化工艺比T6工艺节省的时间。经计算，采用一体化工

艺节省时间50%左右，同时也节省了能耗，达到了节约

时间、减少能耗、提高工效的目的。

1.2  试验测试
1.2.1 组织及结构

分别对T6和一体化处理的固溶和时效组织进行取

样观察，取样位置见图1。将样品进行粗磨、细磨、

剖光、腐蚀之后，在LEICA DM2700 M金相显微镜

（OM）和Hitachi SU-70场发射扫描电镜（SEM）对其

微观组织进行观察。腐蚀分为浅腐蚀和深腐蚀，浅腐

蚀用10%NaOH溶液腐蚀5 s后在金相显微镜下观察组

织；深腐蚀用10% HCl溶液腐蚀5 min后在扫描电镜下

观察。用X射线衍射仪（XRD）对样品进行物相分析。

1.2.2 性能测试

将标准的拉伸力学试样在CMT700万能实验机上进

行室温拉伸试验，拉伸速率为2 mm/min，每种工艺至

少进行3组试验，并对结果进行统计分析。

2  试验结果与分析
2.1  物相组成

图3a为两种工艺固溶和时效之后的XRD图谱。可

以看出，两种合金固溶和时效之后均含有α-Al基体、

共晶Si相以及强化相Mg2Si。除此之外，还发现两种合

金中均含有Fe的杂质Al3Fe2Si3，并对这一相做了扫描电

镜进行分析。如图3b、c分别为T6和一体化处理后的时

图1 加工试棒毛坯图

Fig. 1 Test specimen and sampling locations

图2 两种热处理工艺制度

Fig. 2 Two kinds of heat treatment processes

（a）XRD图谱；（b）T6处理后SEM；（c）一体化处理后SEM

图3 两种工艺固溶和时效后的XRD图谱和扫描电镜照片

Fig. 3 XRD patterns and SEM images of alloys with T6 treatment and ICHT 

表1 ZL101A合金的化学成分
Table 1 Chemical composition of ZL101A alloy   wB /%

Si

7.170

Mg

0.362

Ti

0.111

Fe

0.153

Al

余量

a
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效组织扫描电镜照片，显示了这类含铁杂质呈现细长

的针状或板片状（图中白色组织）。这种杂质相的存

在会使合金的韧性和耐腐蚀性有所下降，而且合金液

的补缩能力也会变差，有可能会造成铸造缺陷，产生

气孔[8]。因此，在熔炼铸造阶段应尽可能减少杂质元素

Fe的引入量。

2.2  固溶组织分析
图4所示为固溶之后的金相组织。观察发现，两

种固溶制度之后的合金主要是由α-Al基体和共晶硅组

成，且二者的α-Al基体组织的大小和形貌差别不大。

这是由于α-Al基体相的形成主要是由铸造过程中的快

速凝固所主导的，二者的铸造过程没有区别，采用枝

晶法对二次枝晶间距进行测量计算[9-10]，T6和一体化

的二次枝晶间距分别为14.24 μm和13.91 μm，差别不

大；而二者的共晶硅相还是有所差异，一体化的Si相呈

现稍显粗大的短棒状，但T6的Si相大部分呈圆球状、

粒状，且更加细小弥散。这是因为ZL101A在530～540 ℃
进行固溶处理时，Mg、Si元素可以固溶到α-Al基体

中，形成过饱和固溶体，使得共晶Si可以熔断，虽略显

粗化，但Si相更加圆整，形态由纤维状转换为粒状，除

共晶Si固溶充分之外，强化相的固溶更加完全[11]。本试

验中，T6热处理的固溶时间为6 h，而一体化处理为3 h。

这就使得一体化处理的Si相固溶不够充分，只有部分被

溶解到α-Al基体中，因此它的形态呈现短棒状，而T6
处理时间比较充分，固溶更加完全，因此固溶之后的

形态呈现粒状。

两种不同热处理工艺的Mg2Si强化相差别较大。在

T6处理的合金中很难找到Mg2Si强化相，而在一体化处

理的合金中可以看到一些稍显粗大的Mg2Si。这是因为

固溶处理的保温时间决定了Mg2Si溶入α-Al基体中的程

度。强化相的扩散速度越大，则保温时间越短；而强

化相Mg2Si的扩散速度较大[12]，因此T6处理固溶6 h后大

部分Mg2Si已经完全固溶到铝基体中，虽会剩余一些未

溶解的Mg2Si，但其尺寸是纳米级别[13-14]，在光学显微

镜和扫描电镜下也难以发现；而一体化处理之后却可

以看到一些稍微粗大的Mg2Si，如图所示。这些稍微粗

大的Mg2Si主要分布在晶界处，与共晶Si的形貌比较相

似，这是因为一体化处理固溶时间较短，Mg原子不能

充分溶入到α-Al基体中，因此未能溶入的Mg2Si会保留

在晶界处，呈现粗大的形态。

2.3  时效组织分析
分别对T6和一体化时效处理之后试样进行光谱测

定，其中的元素含量如表2和表3所示。可以发现，两

种合金的元素含量差别不大。

（a）、（c） T6处理；（b）、（d） 一体化处理

图4 合金固溶金相组织

Fig. 4 Metallographic structure of solution treated alloy
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图5为合金时效组织，其中图5a、b分别为T6和一

体化处理后的金相组织，图5c、d分别为T6和一体化处

理后的合金在10%的HCl溶液深腐蚀5 min后的共晶组

织。可以发现，时效后的组织虽有所差别，但差异不

是很大。

如图5a所示，经T6时效处理后的铸件中，呈现粒

状的Si相还是在晶界处均匀分布。一体化时效处理后

的铸件少部分Si相依旧不圆整。如图5b所示，在固溶过

程中未溶断的共晶Si相仍然呈短棒状保留至时效组织

中，这种粗大的Si会割裂铝基体，使合金的力学性能降

低[15]。经HCl深腐蚀发现，T6处理后的Si相呈现小块

的珊瑚状（图5c圆圈内），尺寸在15～20 μm左右，

且分布较为弥散；而一体化的Si相在三维空间呈现片

状（图5d圆圈内），宽度在30 μm左右，且分布比较

集中。这种集中分布的大片Si相会割裂基体，降低合

金的力学性能。分别对T6和一体化时效处理后的Si颗
粒粒径做了统计分析，计算结果为：T6处理后Si颗粒

的平均粒径为4.45 μm，一体化处理后的平均粒径为

5.27 μm，相差很小。除此之外，一体化时效后的强

化相Mg2Si有所粗化（图5b）。这是由于Mg2Si在固溶

阶段并没有充分固溶到基体中，在时效阶段新析出的

Mg2Si会依附在这些未溶入到铝基体中的Mg2Si相继续

生长，从而导致第二相粗化。虽然有所粗化，但其尺

寸依旧很小，比T6处理后的Mg2Si数量要多且弥散，这

种弥散分布的Mg2Si强化相对基体的强化作用会优于T6
处理。

（a）、（b） T6和一体化工艺时效处理后；（c）、（d） T6和一体化工艺时效处理并深腐蚀后

图5 合金时效金相组织

Fig. 5 Metallographic structures of alloys with T6 heat treatment and ICHT 

表2 T6条件下时效处理后合金的化学成分
Table 2 Chemical composition of alloy with T6 

heat treatment                           wB /%
Si

7.23

Mg

0.360

Ti

0.111

Fe

0.136

Al

余量

表3 一体化条件下时效处理后合金的化学成分
Table 3 Chemical composition of alloy with ICHT    wB /%

Si

7.15

Mg

0.365

Ti

0.114

Fe

0.136

Al

余量

2.4  Mg2Si 强化相分析
在固溶时，Mg和Si原子先溶入到α-Al基体；时效

时，Mg2Si相呈弥散析出；α-Al基体的结晶点阵发生畸

变，使合金强化，强度显著提高，但Mg2Si又会使合金

的伸长率有所降低[16]。因此，在ZL101A中，Mg2Si是
非常值得关注的强化相。但由于在ZL101A中Mg含量比

较低（0.3%左右），而且在固溶过程中大量的Mg原子

已溶入基体中，即使在时效后会析出Mg2Si相，但由于

其弥散分布，且析出的基本为纳米级别，因此在金相

显微镜和扫描电镜下很难观察到Mg2Si的差异。因此，

本研究将合金中的Mg含量提高到1%，专门研究两种热

处理工艺下强化相Mg2Si的变化。

图6为将Mg含量提高到1%后两种热处理工艺下固

溶后的金相以及扫描电镜照片。可以发现，金相显微

镜下和扫描电镜下均可以明显观察到Mg2Si。图6a、
b是两种工艺处理后的金相组织。如图6a所示（T6处
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理），Mg2Si大多数呈现短棒状，但也可以看到仍有

部分呈现一字形；但在图6b（一体化）中可以发现，

大部分Mg2Si呈现圆球状，但也有小部分大块的Mg2Si
相。这是因为一体化工艺中固溶时间为T6处理的一

半，部分Mg原子固溶不够充分，在铸态下小部分大块

的Mg2Si初生相并没有全部溶入到α-Al基体中。由此可

见，固溶时间对强化相的充分溶解影响很大。图6c、d
分别是T6和一体化固溶处理后的扫描电镜照片。可以

发现，一体化处理后强化相（图中黑色颗粒）的数量

明显要多于T6处理，而且分布更加均匀弥散。

图7为两种热处理工艺时效后的金相及扫描电镜

照片。可以发现，时效后两种工艺下Mg2Si相的差异与

固溶之后Mg2Si相的差异呈现相同的趋势，也是一体化

后的Mg2Si分布更加弥散，数量也相对较多，虽然有小

部分块状的颗粒，但绝大部分颗粒的形态更加细小圆

整。此外，每种工艺时效后的强化相数量要多于固溶

之后，这是因为时效过程中有强化相的析出。

有趣的是，Mg2Si也是在晶界处生长，而且大部分

是依附着Si生长。这是因为：一方面，在实际非平衡凝

固条件下，α-Al相和共晶组织中少量的Mg2Si相作为

初晶相首先生成，然后Al和Si的层状共晶在枝晶间隙

析出。当过剩的液相在温度达到相图中三相区的上沿

时，α-Al+Mg2Si伪共晶组织开始形成。伪共晶α-Al依
附于初生α-Al生长，将二元共晶Mg2Si推至晶界处。此

外，由于共晶组织中的Mg2Si相形成温度较低，固相中

的原子扩散比较困难，并且在晶界上易于形核，大多

（a）、（b） T6和一体化工艺处理后固溶金相组织；（c）、（d） T6和一体化工艺固溶处理后SEM

图6 Mg含量提高到1%后的合金固溶组织

Fig. 6 Microstructure of solution treated alloy with Mg content up to 1%

（a）、（b） T6和一体化工艺处理后时效金相组织；（c）、（d） T6和一体化工艺时效处理后SEM

图7 Mg含量提高到1%后的合金时效组织

Fig. 7 Microstructure of aging treated alloy with Mg content up to 1%
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在α-Al相中或在α-Al相界面上成长为汉字状或一字形

的共晶Mg2Si，或依附在初晶Mg2Si相上长大[17]。

总之，将镁含量提高到1%后比较两种热处理工

艺下的强化析出相Mg2Si，以此来推测标准镁含量的

ZL101A合金在两种不同热处理工艺下的Mg2Si的差

别，发现一体化处理比T6处理的Mg2Si相更加弥散，数

量也更多。然而有小部分呈现较粗大的块状，造成这

种粗大块状的主要原因就是一体化处理的固溶时间较

短，少部分Mg原子没有充分固溶到基体中，随后时效

析出的Mg2Si又依附其生长。但是，总体来看，一体化

处理之后的Mg2Si要多于T6处理，且弥散分布对合金的

强化作用要优于T6处理。

2.5  力学性能测试及断口分析
图8为两种热处理工艺后室温的力学性能。图8a

为拉伸性能统计分析，图8b为应力-应变曲线。结果表

明，一体化处理后合金的抗拉强度为305 MPa，屈服强

度为235 MPa；T6处理后抗拉强度为305 MPa，屈服强

度为235 MPa，也就是说，一体化和T6处理后合金的抗

拉强度和屈服强度没有差别。这是由于：两种热处理

工艺中一体化工艺固溶时间较短，虽然其共晶硅相固

溶不够充分，形貌要比T6处理更加粗大，也没有T6处
理后的圆整，但是其强化相Mg2Si数量要多一些，且较

为弥散，对强度的提高要优于T6处理。因此，在Si和

Mg2Si二者的共同作用下，使得两种热处理工艺强度差

别不是很大。从图8a可以发现，二者的伸长率差别较

大。T6处理后合金的伸长率为8.0%，一体化处理后为

4.64%，T6处理后伸长率明显优于一体化处理。这可能

是因为一体化处理后合金试样中Mg2Si相的数量多于T6
处理，而Mg2Si对合金的塑性影响较大，它会降低合金

的塑性[18]。所以一体化处理之后塑性较低。

图9为两种工艺下的拉伸断口。图9a、b分别为T6
处理和一体化处理之后的断口形貌，明显看到a图为

大量的等轴韧窝和少量的撕裂韧窝，而且大韧窝之内

还有弥散的小韧窝，为典型的塑性断裂[19]，表明合金

具有优良的塑形。断口表面除了大量的韧窝之外，还

发现局部区域有较为平坦的小平面，如图9a中箭头A
所示，这些小平面为准解理面[20]。图9b的韧窝相对较

少，且大部分为撕裂韧窝，属于塑性断裂，分布也不

均匀。除了韧窝之外还存在一部分解理断裂，其为脆

性断裂，这主要是由于Mg2Si的大量存在而引起的，这

也是一体化处理后塑性较低的主要原因。因此，一体

化处理之后为韧脆混合型断裂。

3  结论
（1）铸件经一体化处理后，初晶α-Al相与标准

T6处理后的α-Al差别不大，共晶Si组织比T6处理之后

                                                                  （a）拉伸性能                                                              （b） 应力-应变曲线

图8 常温拉伸性能

Fig. 8 Tensile properties at room temperature

                                                                     （a） T6处理                                                  （b） 一体化处理

图9 两种工艺下拉伸断口形貌

Fig. 9 Fracture Morphology of tensile fracture in two process

A
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Abstract:
In this study, the “integration of casting and heat treatment (ICHT)”, that is, solution and aging treatments 
after demoulding of castings were directly conducted, and the time of solution treatment for the castings with 
residual heat was an half of T6 heat treatment process. Results showed that the tensile strength of ZL101A 
alloy after ICHT is 305 MPa that is close to that of T6 treatment, the elongation is 4.64% that is inferior to 
that of T6 treatment, but it still conforms the requirement of technical standard. ICHT can not only shorten the 
labor-hour by around 50% in the solution treatment, but also decrease energy consumption around 35%. 
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稍显粗大。统计之后，一体化处理之后共晶Si的平均尺寸为5.27 μm，而T6处理之后为4.45 μm。
（2）铸件经一体化处理和T6处理之后，强化相Mg2Si在晶界处生长，且基本均依附共晶Si生长，一体化处理之

后Mg2Si相的数量比T6处理之后要多，且分布更加弥散，形态也更加圆整。

（3）经一体化处理之后，抗拉强度为305 MPa，屈服强度为235 MPa，与T6处理的没有差别；但伸长率为

4.64%，属于韧脆混合型断裂，比T6处理有所降低。
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