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冷却速率与热处理对 A356.2 铝合金微观组织
及力学性能的影响
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摘要：采用差压铸造制备了A356.2铝合金汽车转向节，研究了冷却速率与热处理对转向节薄壁与厚壁部位微观

组织及力学性能的影响。结果表明，高冷却速率的薄壁部位铸态组织更细小，二次枝晶臂间距为20.3 μm。铸态

组织中不规则的共晶Si在固溶处理2 h内迅速熔断并球化，随后进入粗化阶段，相同固溶处理时间下薄壁部位Si

相平均等效直径小于厚壁部位。α-Al基体在固溶处理后期析出大量含硅弥散相，薄壁部位弥散相密度高于厚壁

部位。合金强度和伸长率均随固溶时间的延长逐渐提高并趋于稳定。时效过程中α-Al基体上析出针状β″相，

合金强度较固溶态进一步提高，但伸长率逐渐减小。在固溶540 ℃×2 h+时效180 ℃×6 h热处理工艺下，合金

力学性能较优，薄壁部位抗拉强度为331 MPa，屈服强度为271 MPa　伸长率为9.7%，厚壁部位抗拉强度为

315 MPa，屈服强度为253 MPa，伸长率为10.3%。
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Abstract：The A356.2 aluminum alloy automotive steering knuckles were prepared by counter pressure casting, and 
the effects of cooling rate and heat treatment on the microstructure and mechanical properties of thin-walled and thick-
walled areas of the steering knuckle were studied. The results show that the as-cast microstructure in the thin-walled area 
with higher cooling rate is finer, with a secondary dendrite arm spacing of 20.3 μm. During the solution treatment, the 
irregular eutectic Si in the as-cast microstructure rapidly fragments and spheroidizes within the first 2 hours, followed 
by a coarsening stage. The average equivalent diameter of Si phases in the thin-walled area is smaller than that in the 
thick-walled area under the same solid solution treatment time. In the later stage of solution treatment, a large number 
of Si-containing dispersed phases precipitate in the α-Al matrix, with a higher density in the thin-walled areas than in 
the thick-walled areas. The strength and elongation of the alloy gradually increase and stabilize with increasing solution 
treatment time. During the aging treatment, needle-like β″ phases precipitate in the α-Al matrix, further enhancing 
the alloy strength compared to the solution state, while the elongation gradually decreases. Under the heat treatment 
process of solid solution at 540 °C for 2 h and aging at 180 °C for 6 h, the alloy exhibits superior mechanical properties. 
The tensile strength, yield strength and elongation of the alloy thin-walled areas are 331 MPa, 271 MPa and 9.7%, 
respectively, while those in the thick-walled areas are 315 MPa, 253 MPa and 10.3%, respectively.
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property
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在节能减排的大背景下，轻量化已成为行业共

识。转向节作为汽车转向系统的核心部件，复杂的服

役工况对其综合力学性能提出了严苛要求。传统转向

节多采用锻钢或球墨铸铁制造，虽能满足强度需求，

但自重较大，不利于车辆的减重降耗。随着轻量化技

术的推进，铝合金因其优异的比强度，在汽车中的应

用持续攀升[1-3]。Al-Si-Mg系合金是一类可热处理强化

的合金，该系列合金具有较高的强度、优良的可焊性

与耐蚀性，已被广泛用于汽车转向节的制造[4]。

转向节的几何结构复杂，在铸造成形过程中各部

位冷却速率不一致，这会严重影响其微观组织与力学

性能的均匀性。因此开展实际铸造与热处理工艺条件

下转向节各部位微观组织与力学性能的研究具有重要

意义。Yang等[5]研究了凝固过程中冷却速率对A356合

金后续固溶行为的影响，得出提高冷却速率可显著细

化铸态组织，从而大幅加速共晶Si在固溶处理过程中

的熔断与球化过程，在缩短热处理时间的同时有效提

升合金的力学性能。Elsharkawi等[6]探究了Al-Si-Mg合

金中富铁金属间化合物的微观演变机制，发现通过成

分调控或固溶工艺优化，可促使有害铁相发生破碎、

溶解或相变，进而显著提升合金的力学性能。Lin等[7]

探究了Al-Si-Mg合金中共晶Si的形态演变机制，指出通

过优化固溶处理工艺，可有效诱导片层状共晶Si发生

扩散球化，从而实现微观组织的显著细化与均匀化。

Chen等[8]研究发现，Al-7Si-Mg合金固溶处理期间析出

的富Ti/Si纳米弥散相表现出明显的沉淀强化作用，通

过Orowan机制有效提升了合金的显微硬度与力学稳定

性。Kim等[9]基于β″相析出动力学，建立了差压铸造

A356合金T5热处理的屈服强度模型，实现了对合金力

学性能的有效预测与工艺优化。Zheng等[10]利用高分辨

透射电镜与定量电子衍射技术，深入剖析了Al-Mg-Si合
金的析出强化机制与亚稳相晶体学特征，阐明了时效

早期从球状团簇到针状β''相的演变规律及其产生的三

维共格强化效应。Vissers等[11]结合高分辨透射电镜离焦

重构与定量电子衍射技术，精确解析了Al-Mg-Si合金中

亚稳β′相的晶体学结构，明确其成分为Mg9Si5，是空

间群为P63/m的六方结构，并通过第一性原理计算证实

了该模型中Si原子沿c轴无序排布的能量稳定性。 
然而，现有研究多基于冷却速率均一的标准试棒

开展，关于复杂铸件铸造过程中冷却速率及后续热处

理工艺对合金微观组织及力学性能影响的研究较少。

本课题以差压铸造A356.2铝合金转向节为对象，选取

具有显著冷速差异的薄壁和厚壁区域，对比研究了其

在铸态及固溶和时效过程中的微观组织及力学性能演

变规律，以期为复杂铝合金铸件的力学性能调控提供

参考和借鉴。

表1　A356.2铝合金的化学成分
Tab. 1 Chemical composition of the A356.2 aluminum alloy                                                     

wB /%

Si

7.47

Ti

0.12

Mn

0.03

Mg

0.37

Cu

0.01

Fe

0.14

Zn

0.02

Al

余量

表2　铝合金热处理工艺参数
Tab. 2 Heat treatment parameters for the aluminum alloy

热处理工艺

固溶处理

时效处理

温度/℃

540±5

180±5

时间/h

0.5、2、4、6、8

0.5、2、4、6、8

冷却介质

水

空气

1　试验材料及方法

试验采用A356.2铝合金，其化学成分见表1。在集

中熔炼炉中将铝合金加热至720 ℃使其完全熔化，然后

转运至坩埚中保温，随后向铝液中通入高纯氮气进行

精炼除气，并分别加入Al-10Sr和Al-5Ti-B中间合金进行

硅相变质与细化处理。将处理好的铝液转移至差压铸

造机保温炉中，铸造过程采用五段式压力曲线控制，

其中升液压力为18 kPa，充型压力为45 kPa，保压压力

为190 kPa。铸造完成后，将转向节铸件取出并进行水

冷。随后，将铸件放入箱式电阻炉中进行固溶处理，

完成后立即水淬并吹干表面，最后进行时效处理。具

体热处理工艺参数如表2所示。

采用线切割对转向节进行取样。在每个转向节

的薄壁与厚壁位置分别截取直径为10 mm的圆柱试

棒，取样位置如图1（a）所示（其中绿色试样取自薄

壁位置，蓝色试样取自厚壁位置）。随后按照GB/T 
228.1—2021加工得到力学性能试棒，试棒尺寸如图1
（b）所示。使用电子万能试验机进行室温拉伸试验，

两位置各测试三根试棒，力学性能数据取其平均值。

为量化表征薄壁与厚壁位置的冷却速率差异，采用

ProCAST软件对转向节差压铸造充型及凝固过程进

行数值模拟，在模拟软件中设置铝液的浇注温度为

720 ℃，模具预热温度为400 ℃，铸件与模具的换热

系数为1 000 W·m-2·K-1。通过数值模拟获得铸件的

凝固时间分布图。

从拉伸试棒中心位置截取金相试样，依次经过

240#~2 000#砂纸研磨后，使用金刚石喷雾抛光剂进行抛

光，随后使用凯勒试剂（95%H2O+2.5%HNO3+1.5%HCl
+1%HF，体积分数）腐蚀20~30 s，在光学显微镜

（OM）和扫描电子显微镜（SEM）下观察组织形貌。

另从经时效处理的试棒中心位置截取厚度为0.5 mm左

右的试样，经砂纸预磨至50 μm，然后用冲裁模从试样
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中心冲下一个直径为3 mm的小圆片试样，经离子减薄

处理后，采用透射电镜（TEM）观察时效析出相。

利用ImageJ软件对合金光学显微镜下微观组织的

二次枝晶臂间距（SDAS）进行统计，计算公式 [12]如

下：

d =                            （1）

式中：d为二次枝晶臂间距；L为测量线长度；N为沿长

度L所计数的二次枝晶臂数量。

对共晶Si的等效直径和长径比进行统计，共晶Si的
等效直径计算方法如式（2）[13]所示。共晶Si的长径比

为共晶Si拟合椭圆的长轴和短轴之比。

RSi =                            （2）

式中：RSi为共晶Si的等效直径；ASi为共晶Si的面积。

2　试验结果与分析

2.1　冷却速率对凝固组织的影响

图2为铝合金转向节的铸态金相组织，经统计计

算，薄壁与厚壁位置的二次枝晶臂间距分别为20.3 μm
和26.2 μm。图3为转向节的凝固时间分布模拟结果，可

以看出，受壁厚差异及冷却管路的影响，薄壁位置平

均凝固时间在100 s左右，而厚壁位置凝固时间在140 s
左右。根据枝晶生长动力学理论，较短的局部凝固时

间对应更快的冷却速率、更大的过冷度与更高的形核

率，这有效限制了枝晶臂在固液两相区的长大。模拟

图3　转向节凝固时间模拟结果

Fig. 3 Simulation result on solidification time of the steering knuckle

结果与金相统计结果相吻合，较高的冷却速率细化了

薄壁处的枝晶组织。

图4为铸态转向节薄壁与厚壁部位的SEM形貌。

可以看到铸态下的共晶Si主要分布于枝晶间，呈现出

不规则的纤维状和短棒状，并且薄壁位置的共晶Si尺
寸明显小于厚壁位置。这是由于薄壁位置的快速冷却

导致Si形核率大幅增加，而厚壁处较慢的冷却速度使

Si原子有充足时间进行长距离扩散，晶核生长更充

分 [14]。此外，两个位置的微观组织中均出现金属间化

合物，采用EDS对其进行了成分和物相分析。在Al-Si-

（a）薄壁位置　　　　　　　　　　　　　　　　　（b）厚壁位置

图2　铝合金转向节铸态金相组织 
Fig. 2 Metallographic structures of the as-cast aluminum alloy steering knuckle

（a）取样位置                                                                                            （b）试棒尺寸

图1　取样位置及拉伸试棒尺寸

Fig. 1 Sampling positions and dimensions of the tensile test specimen
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Mg合金中，π-Al8FeMg3Si6与β-Al5FeSi是主要的金

属间化合物，其相演变规律与Fe含量密切相关。在低

铁含量（质量分数约0.1%）下，合金倾向于优先析出

π-Al8FeMg3Si6相
[6]。EDS测得的金属间化合物化学计

量比与π-Al8FeMg3Si6相近，故判定两部位铸态组织中

的富铁相均为π-Al8FeMg3Si6相。

2.2　固溶处理对微观组织的影响

如图5所示，经540 ℃固溶处理0.5 h后，转向节铸

件薄壁与厚壁部位微观组织中仍残留较多富铁相，表

明短时间固溶处理不足以使其溶解或相变。当固溶时

间延长至2 h后，两部位已观察不到明显的富铁相，富

铁相逐渐溶解或发生相变，同时共晶Si的形貌发生剧烈

变化，铸态组织中不规则的纤维状和短棒状共晶Si迅
速球化，长径比显著下降，如图6所示。此外，从固溶

处理4 h开始，α-Al基体内出现大量含硅弥散体，其主

要分布在α-Al基体中心，相邻两个弥散体之间为无弥

散区（DFZ）[8]。同时，薄壁位置的含硅弥散体密度高

测试点

1

2

3

4

物相

π-Al8FeMg3Si6

π-Al8FeMg3Si6

π-Al8FeMg3Si6

π-Al8FeMg3Si6

原子分数/%

Al

55.6

67.1

66.6

58.1

Mg

15.4

11.1

10.9

13.8

Si

25

18.7

19.2

23.9

Fe

4.1

3.3

3.3

4.1

测试点

1

2

3

4

物相

π-Al8FeMg3Si6

π-Al8FeMg3Si6

π-Al8FeMg3Si6

π-Al8FeMg3Si6

原子分数/%

Al

59.8

56.3

75.6

55.4

Mg

14.7

15.9

8.2

17.2

Si

21.8

24.1

14.1

23.4

Fe

3.7

3.7

2.0

4.0

（a）薄壁位置                                                                   （b）厚壁位置

图4　铝合金转向节铸态SEM形貌和EDS分析结果　

Fig. 4 SEM morphologies and EDS analysis results of the as-cast aluminum alloy steering knuckle 

（a）薄壁位置                                                                   （b）厚壁位置

图5　固溶处理0.5 h后铸件的SEM形貌及元素分布 
Fig. 5 SEM morphologies and element distribution of the casting after 0.5 h solution treatment
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于厚壁位置，这一现象与凝固过程中的元素微观偏析

密切相关。根据Lin等[7]和Chen等[8]的研究，Ti元素的富

集会显著促进固溶过程中含硅弥散体的异质形核与析

出。相比之下，厚壁位置冷却速率较低，元素微观偏

析程度较弱，因此在随后的固溶处理中，析出的含硅

弥散体数量相对较少。

固溶处理过程中共晶Si的尺寸变化如图7所示。可

以看出，经过2 h固溶处理，薄壁和厚壁位置的共晶Si
长径比分别从铸态的1.99和2.16降至1.48和1.52，表明

球化过程在固溶初期迅速完成，且薄壁位置的共晶Si相

球化效果更好。这是因为薄壁位置较高的冷却速率细

化了铸态共晶Si，从而加速了其球化过程[5]。当固溶时

间继续延长至4~8 h时，共晶Si的球化速率明显放缓，

长径比趋于稳定，主导机制转变为Si相粗化。如图7
（b）所示，共晶Si的等效直径随固溶时间增加呈上升

趋势，随着固溶时间的增加相邻共晶Si相接触面的原子

排列相同，晶格匹配度高，满足晶体生长的要求，为

进一步最小化界面能，Si相间发生合并粗化[7]，见图6
中箭头标记处。

       （a）长径比                                                                                        （b）等效直径

图7　共晶Si尺寸随固溶处理时间的变化

Fig. 7 Evolution of eutectic Si with solution treatment time

（a）薄壁部位2 h　　　　　　　（b）薄壁部位4 h　　　　　　　（c）薄壁部位6 h　　　　　　　（d）薄壁部位8 h

（e）厚壁部位2 h　　　　　　　（f）厚壁部位4 h　　　　　　　（g）厚壁部位6 h　　　　　　　（h）厚壁部位8 h

图6　固溶处理过程中铸件组织演化过程 
Fig. 6 Microstructural evolution of the casting during solution treatment

2.3　固溶处理对力学性能的影响

固溶处理后合金的力学性能变化曲线如图8所示，

可以看出，强度和伸长率随固溶时间的增加均逐渐提

高并最终趋于稳定。在固溶处理0~2 h阶段，合金的抗

拉强度、屈服强度及伸长率迅速增长，其中薄壁试样

的伸长率从13.4% 升至19.9%，屈服强度由105 MPa升
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至142 MPa。这是因为在此阶段，铸件中的富铁相溶解

导致Mg原子释放回α-Al基体中，显著提高了溶质原子

浓度，起到固溶强化效果。同时，富铁相的溶解和共

晶Si的球化消除了微观组织中的应力集中源，从而改善

了合金的塑性[15-16]。固溶后期合金力学性能曲线趋于平

缓，在强度方面，此阶段共晶Si的圆整化已完成，虽然

共晶Si的等效直径进一步增加，但Mg原子溶入基体产

生的固溶强化效应以及α-Al基体中析出的含硅弥散体

提供了额外的强度补偿，在一定程度上抑制了由共晶 
Si粗化引起的强度软化趋势，使得合金整体力学性能趋

于稳定[17-18]。在伸长率方面，尽管固溶后期α-Al基体

内析出的含硅弥散体对位错滑移产生了一定的钉扎作

用，但固溶过程中残余应力的释放与组织均匀化效应

在一定程度上抵消了弥散强化对塑性的不利影响[19-20]。

因此，薄壁与厚壁试样的伸长率在固溶后期均保持在

相对稳定的水平。

与厚壁位置试样相比，薄壁位置试样在整个固溶

过程中表现出更高的抗拉强度和屈服强度。这是由于

薄壁区域冷却速率较快，铸态下共晶Si相尺寸更小、分

布更均匀、圆整度更高，同时固溶后期该区域基体内

析出的含硅弥散体数量更多，从而使其性能优于厚壁

位置。两个部位的伸长率并未形成与强度相对应的明

显差异，其提升主要归因于两个方面：一是铸态合金

中脆性π-Al8FeMg3Si6富铁相的逐步溶解，显著减少了

裂纹萌生源[6]；二是共晶Si由不规则状向近球形转变，

消除了尖锐棱角引起的应力集中，使塑性变形得以更

加均匀地进行[13]。上述组织演化在薄壁与厚壁区域同

步发生，因此两者的伸长率提升幅度相近。

2.4　时效处理对微观组织和力学性能的影响

图9显示了时效过程中合金抗拉强度、屈服强度及

伸长率的变化规律。结果表明，薄壁与厚壁部位均表

        （a）强度                                                                                           （b）伸长率

图8　固溶处理过程中铝合金力学性能变化曲线

Fig. 8 Variation curves of mechanical properties of the aluminum alloy during solution treatment

        （a）强度                                                                                           （b）伸长率

图9　时效过程中铝合金力学性能变化曲线

Fig. 9 Variation curves of mechanical properties of the aluminum alloy during aging treatment　
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（a）明场像                                                         （b）单晶衍射图

图10　固溶加时效处理后铝合金TEM图

Fig. 10 TEM images of the aluminum alloy after solution and aging treatments

现出显著的时效强化特征，且冷却速率不同导致的性

能差异在时效阶段仍然存在。无论是在冷却速率较快

的薄壁位置还是较慢的厚壁位置，合金的抗拉强度与

屈服强度均随时效时间的延长先上升后趋于稳定，并

在时效处理6 h时达到峰值。其中，薄壁位置因在固溶

阶段形成了更细小的微观组织，在时效过程中表现出

更高的强度，其抗拉强度与屈服强度分别达到331 MPa
和271 MPa，相比之下，厚壁位置的抗拉强度与屈服强

度分别为315 MPa和253 MPa。这表明较快的冷却速率

有利于基体强度的整体提升。在塑性方面，随着时效

时间的延长，基体内析出相数量增加，对位错的钉扎

作用增强[10]，使得两部位的伸长率总体呈下降趋势，

最终稳定在10%左右。受铸造缺陷影响，厚壁试样在时

效4 h后伸长率出现异常波动，但这并未改变其整体的

演变规律。

时效阶段铝合金强度的提升是通过纳米析出相实

现的，其物相析出顺序如下：过饱和固溶体→GP区

→β″→β′→β，当合金中形成共格或半共格亚稳相

β″时，晶格畸变产生的应力场对位错运动的阻碍作用

最大，从而使合金在时效阶段的析出强化效果达到最

大[21-23]。为探究时效强化机制，利用透射电镜对时效

后的合金试样进行表征，如图10所示。当电子束平行

于晶粒的[001]α晶带轴时，组织中出现了明显的点状和

针状析出相。现有研究表明，β″相在Al基体中通常沿

［001］α、［010］α和［100］α三个方向生长，当沿着

［001］α晶带轴观察时，沿［001］α生长的β″相呈点

状，沿［100］α和［010］α方向生长的β″相呈相互垂

直的针状[21]。图10中的析出相符合β″的晶体学特征，

因此判定该点状和针状析出相为β″强化相。

3　结论

（1）差压铸造铝合金转向节因壁厚及冷却条件不

同，各部位存在显著的冷却速率差异。薄壁与厚壁部

位的二次枝晶臂间距分别约20.3 μm和26.2 μm。两部位

的铸态组织均由α-Al基体、纤维状和短棒状共晶Si及
π-Al8FeMg3Si6富铁相组成，较高的冷却速率使薄壁处

的共晶Si更为细小。

（2）固溶处理前2 h合金中共晶Si迅速熔断球化，

长径比显著下降，固溶4 h后Si相粗化，同时α-Al基体

内析出大量含硅弥散体，薄壁处的弥散体密度高于厚

壁处。合金力学性能随固溶时间的延长逐渐提高并趋

于稳定。固溶初期强塑性的提高主要归因于Si相球化及

π相溶解产生的固溶强化效应，尽管后期Si颗粒粗化，

但基体中析出的含硅弥散体提供了关键强度补偿。在

整个固溶过程中，薄壁位置的强度始终优于厚壁位

置。

（3）合金强度随时效时间的延长逐渐提高并在

6 h时达到峰值，而伸长率逐渐下降。合金时效峰值强

度的主要贡献来源于基体内析出的针状β″强化相。在

固溶540 ℃×2 h+时效180 ℃×6 h热处理工艺下，合金

薄壁位置抗拉强度为331 MPa，屈服强度为271 MPa，

伸长率为9.7%；厚壁位置抗拉强度为315 MPa，屈服强

度为253 MPa，伸长率为10.3%。虽然热处理能大幅提

升合金整体力学性能，但冷却速率不同导致的组织与

力学性能差异在热处理后依然显著。 
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