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摘  要：综述铝合金时效过程中，用近代物理检测分析技术表征和确定的微结构从原子团簇、GP 区、亚稳相到

平衡相的结构、大小及形貌析出序列演变过程；析出微结构与基体形成的共格、半共格和非共格界面结构；界面

上析出第二相；论述通过空位、位错、外应力及应变、淬火冷却速率、多级时效及微合金化等手段调控铝合金微

结构及其演变原理，铝合金微结构与性能调控技术，铝合金时效调控技术与理论的发展；介绍铝合金时效与微合

金化调控性能的一些实例，为改善或提升高强铝合金性能提供理论与技术参考。 
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时效铝合金是指具有时效硬化能力的铝合金。常

用时效铝合金包括 Al-Cu-(Mg)(2xxx 系)，Al-Mg-Si 
(6xxx 系)和 Al-Zn-Mg-(Cu)(7xxx 系)系列。随着铝合金

的发展，发现一些其他合金元素也具有时效强化能力，

例如 Al-Cu-Li 系、Al-Mg-Sc 系等。这些合金元素单独

添加或复合添加都能产生明显的时效强化能力，是由

于合金元素的固溶度随温度−时间的变化而产生的纳

米尺度的时效析出相能够有效阻碍位错的运动原因。

时效相增加合金塑性变形的难度，也就是提高了合金

的强度。 
时 效 析 出 需 同 时 满 足 过 饱 和 固 溶 体

(Supersaturated solid solution)产生的析出热力学/驱动

力，并且需要克服热力学激活能能垒 (Activation 
energy)。所以理论上只要合金化元素在铝合金基体中

的固溶度随温度变化，则合金在低于国溶温度就可能

产生“时效析出”反应。表 1 列出了一些常用元素在铝

基体中的最大溶解度和温度[1]。 
铝合金的调控时效析出包含固溶−淬火−时效过

程。其中，固溶处理的目的是使合金元素能充分溶解

到基体中。淬火过程是通过快速冷却使得高温固溶状

态一般在室温下得以保持，形成过饱和固溶体。时效

过程则是通过改变温度−时间参数使过饱和固溶体分

解，形成细小弥散的析出相。过饱和固溶体的时效分

解过程伴随着系统自由能的降低；析出相随温度−时 

表 1  一些常用元素在铝基体中的最大溶解度和温度[1] 

Table 1  Maximum solid solubility and temperature for some 

traditional addition elements in aluminium[1] 

Element Temperature/℃ 
Maximum solid solubility

w/% x/% 

Cadmium 649 0.4 0.09 

Cobalt 657 ＜0.02 ＜0.01 

Copper 548 5.65 2.40 

Chromium 661 0.77 0.40 

Germanium 424 7.2 2.7 

Iron 655 0.05 0.025 

Lithium 600 4.2 16.3 

Magnesium 450 17.4 18.5 

Manganese 658 1.82 0.90 

Nickel 640 0.04 0.02 

Silicon 577 1.65 1.59 

Silver 566 55.6 23.8 

Tin 228 ~0.06 ~0.01 

Titanium 665 ~1.3 ~0.74 

Vanadium 661 ~0.4 ~0.21 

Zinc 443 82.8 66.4 

Zirconium 660.5 0.28 0.08 
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间的变化而发生结构及成分的演变，进而形成新的亚

稳相或稳定相。这种过程称为时效析出序列。时效过

程又包含了微结构的形核−长大−粗化过程。通过精细

的时效参数调控，铝合金材料的应用不仅可满足某项

重要的服役性能，而且其他服役性能即综合性能也要

能满足要求。这些综合服役性能包括强度、疲劳与韧

性等力学性能，密度、电磁性等物理性能以及电化学

腐蚀、应力腐蚀等化学性能。通过消除初生相和残余

结晶相，调控微米、亚微米、纳米相的结构、尺度、

数量与分布，甚至早期原子团簇中原子浓度和分布；

调控相界/晶界结构，降低界面能；可以获得材料的某

种特征微结构组织，达到各个微结构协同提高综合性

能的目标。 
以下综述铝合金时效过程中，用近代物理检测分

析技术表征和确定的 Al-Cu-(Mg)、Al-Mg-Si-(Cu)和
Al-Zn-Mg-(Cu)铝合金的微观结构析出序列和演变规

律，简述了借助空位、位错、外应力及应变、淬火冷

却速率、多级时效及微合金化等手段调控铝合金微结

构演变原理, 以及在此基础上发展的时效技术。 
 

1  铝合金时效原理及微结构演变 
 
1.1  Al-Cu-(Mg)系合金微结构析出演变 

Al-Cu-Mg 系是最早发现的时效强化铝合金。早在

1906 年，德国冶金学家 Alfred Wilm 和他的助手 Fritz 
Jablonski 发现了 Al-Cu-Mg 合金在室温下强度增加的

现象[2−5]。图 1 所示为 WILM 等[5]发表的第一条铝合金

时效硬化曲线。由图 1 可以看到，该合金的硬度在室

温下从 70HB 增加到 100HB。该系列合金在第二次世

界大战中得到广泛的发展和应用。这种合金也被称为

杜拉铝(Duralumin)或硬铝。第一个成功应用于飞机上

的合金为 2017 合金(Al-4Cu-1.5Mg-0.5Mn，质量分

数，%)。这种合金的屈服强度约为 250 MPa。合金 2014 
(Al-(3.9~5)Cu-(0.2~0.8)Mg-(0.4~1.2)-Mn，质量分数，%)
也成功应用到商业飞行器 DC-3 型飞机上，在 T3 状态

下合金的屈服强度达到 325 MPa[5]。 
所有时效铝合金过饱和固溶体都会分解成不同结

构的亚稳中间相，并最终演变成平衡相，并由此带来

合金性能的一系列变化。 
研究表明 Al-Cu 合金的析出序列为[6−7]：S.S.S.S→ 

GPI→GPII(θ″)→θ′→θ。 
1) GP 区 
1938 年左右，法国人 Andrè Guninier 在分析铝合

金小角度衍射(Small angle X-ray scattering, SAXS)条 

 

 
图 1  WILM 等发表的第一条铝合金时效硬化曲线[5](合金

化学成分为 Al-4Cu-0.5Mg-Mn，质量分数，%，固溶温度为

520 ℃) 

Fig. 1  First age hardening curve developed by WILM et 

al[5](Alloy composition is Al-4Cu-0.5Mg-Mn, mass fraction, %, 

solution temperature is 520 ℃) 

 
纹时发现有一种在(100)面上的 Cu 原子偏聚会造成额

外的 X 射线散射。与此同时，英国人 George Preston
在分析 Al-Cu 合金的 Laue 衍射斑点时，也发现在 Laue
斑点周围有被拉长的细条纹。他认为这些细小的条纹

是由一种薄片状，在(100)面上聚集的 Cu 原子结构散

射入射光束的结果[8]。他们俩人发现的这种原子偏聚

区，被后人简称为 GP 区。现代高精度的多种表征手

段都已证实了 GP 区的存在[6]。研究表明 GPI 区是一

种厚度为单层原子，宽度为 1~9 nm 的片状结构[9]。 
2) θ″相 
θ″相也被称为GPII区。与单层原子的GPI区不同，

θ″是在(001)面上的双层原子结构，中间隔着三层铝原

子[10−11]。图 2 中包含了 θ″相的结构示意图，可以看到

θ″相是与铝基体完全共格的界面。研究表明，θ″相多

在 Al-Cu 二元合金的峰值时效状态下被发现，所以认

为它是由 GP1 区演变而来的。 
3) θ′相 
θ′相的分子式为 Al2Cu，它是一种体心正方结构

(空间群 I4/mcm，晶胞参数 a=0.404 nm，c=0.580 nm)。
θ′相与基体半共格，在(001)面上呈八角形片状。 

4) θ相 
θ相是平衡相，具有正方结构(空间群 I4/mcm，晶

胞参数 a=0.607 nm，c=0.487 nm)，有多种变体和形貌。

θ 相和基体完全不共格。当复合添加 Cu 和 Mg 后，

Al-Cu-Mg 合金的析出序列为：S.S.S.S→clusters→ 
S″/GPB→S′→S(Al2CuMg)。 
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图 2  GP 区、多层 GP 区和 θ″相的结构示意图[10−11] 

Fig. 2  Schematic diagram showing crystal structure of 

single-layer G.P. zone, multi-Layer G.P. zone and θ″[10−11] 

 
Al-Cu-Mg 合金系列的代表合金是 2014, 2024 等

合金。这些合金具有优异的损伤容限性能，所以广泛

应用于现代商业飞机。一些中强 Al-Cu-Mg 合金，如

2026 等，也可应用于汽车车身板。 
RINGER 等[12−13]报道，Al-Cu-Mg 系列时效开始

会形成 Cu-Mg 原子团簇。这些原子团簇被认为是 GPB
区的前期阶段。这些 Cu-Mg 原子团簇可以使合金在淬

火后迅速达到峰值时效 T6 状态的 60%。 
SILCOCK 认为 GPB 区是一种共格的，杆状结构。

BAGARYATSKY[14]开展的 XRD 工作表明，GPB 区是

一种在〈100〉方向上的短程有序结构。GPB 的直径大约

为 1~2 nm，长度约为 4~8 nm，依据冷却速率的不同

而稍有变化。与 Al-Cu 系合金中的 GP 区不同，一般

认为 GPB 区和 S″相没有特定的晶体结构。表 2 列举

了一些文献中提到的 GPB 和 S″相的分子式和结构[15]。 
5) S 相 
经过长时间的人工时效，Al-Cu-Mg 合金中的 S″

相演变成 S′和 S 相，后两者的结构与 S″相的基本相同，

但晶格参数有微小的差别。S′相与 S 相正斜结构，与

铝基体分别共格与半共格。S′相的晶格参数 a=0.404 
nm，b=0.904 nm，c=0.720 nm，与 S 相的晶格参数

a=0.400 nm，b=0.925 nm，c=0.718 nm 相比，只存在

微小差别，但原子的位置有明显不同。S 相的微观形

貌如图 3 所示[20]。 
 
1.2  Al-Mg-Si-(Cu)系合金微结构析出演变 

Al-Mg-Si-(Cu)系合金是一种中强度的铝合金。该

系列合金具有优良的可焊性，耐蚀性和成型性。所以

该系列合金广泛应用于建筑型材和汽车的车身板。

Al-Mg-Si 系列的时效析出序列为 [21−25]：S.S.S.S→ 
clusters→GP zones→β″′→β′→β(Mg2Si)。 

Al-Mg-Si 系合金在固溶淬火后会形成大量的细

小，无序的原子团簇结构。MURAYAMA 等[26]通过

3DAP 手段分析认为：1) 固溶淬火后会分别形成富

Mg 和富 Si 的原子团簇；2) 在自然时效过程中，Mg
原子、Si 原子会聚集形成 Mg-Si 原子团簇；3) 在 70 ℃
时效时，会形成球形的 GP 区，这些 GP 区的成分和

Mg-Si 原子团簇相近。由于这些原子团簇的形成，导

致 Al-Mg-Si 系合金在后续人工时效过程中不能达到

设计的强度，因而近年来国内外开展了很多工作研究

原子团簇形成的机理和结构。 
1) GP 区 
一般认为，Al-Mg-Si 系合金中有两种 GP 区：    

1) MATSUDA 等[27]发现的片条状 GP 区。这些片条状

的GP区是单层或者多层原子，在 70~150 ℃左右形成。

他们会消耗 Mg 和 Si 原子，使得随后的人工时效不能

达到强化效果；2) MAIROARA 等[28]报道的球形的 GP
区。这种球形 GP 区大小只有 1~3 nm，其晶胞参数和

铝基体接近。 
2) β″相 
β″相是一种沿〈100〉方向生长的针状析出物，它与

基体完全共格，是 Al-Mg-Si 系合金在峰值时效的主要

析出相。β″是一种单斜结构，a=0.77 nm，b=0.67 nm，

c=0.405  nm，a 和 c 之间的夹角为 75°。但是

ANDERSEN 等[29]运用高分辨电镜照片得出不同的结

论：a=1.516 nm，b=0.405 nm，c=0.674 nm，β=105.3°。
ANDERSEN 等[29]运用 3DAP 手段测量出 β″相的化学 

 
表 2  同文献中的 GPB 和 S″相的分子式和结构[15] 

Table 2  Different stoichiometry and crystal structure of GPB and S″ from various references[15] 

Crystal structure for GPB and S″ Composition Technique Structure name Ref. 

Monoclinic, a=0.320 nm, b=0.405 nm, c=0.254 nm, β=91.7° — HRTEM S″ [16] 

Orthorhombic, a=0.405 nm, b=0.906 nm, c=0.725 nm Al2CuMg  GPB [17] 

Orthorhombic, a=0.405 nm, b=0.405 nm, c=0.81 nm, Imm2 Al2CuMg TEM S″ [18] 

Tetragonal, a=0.405 nm, c=0.81 nm, P4/nbm Al2CuMg FPTEC GPB [19] 

FPTEC: First-principles total energy calculations. 
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图 3  Al-Cu-Mg 合金中 S 相的高分辨图像[20] 

Fig. 3  HAADF-STEM image of S-phase in Al-Cu-Mg 

alloy[20] 

 

成分为 Mg5Si6。之前人们大多认为 β″相的成分接近平

衡相 β-Mg2Si，至少 Mg/Si 比应该接近 1[29]。HASTING
等[30]认为应考虑 Al 原子的替代作用，基于 APT 测量

和 ab initio 计算，他们认为 β″相的实际成分为

Mg5Al2Si4。 
3) β′相 
与 β″相类似，β′相也是在〈100〉方向上生长的一种

杆状析出相。但是 β′相是一种六方结构：a=0.705 nm，

c=0.405 nm。 
Al-Mg-Si 系合金中添加合金元素 Cu 可形成强度

更高的 Al-Mg-Si-Cu 系合金。这也类似于在 Al-Cu-Mg
合金系中添加合金元素 Si。Al-Mg-Si-Cu 系合金的析

出序列为： S.S.S.S→clusters→GP zones→β″→β′→ 
Q′→Q+Si。 

可以看出，由于 Cu 元素的添加，Al-Mg-Si-Cu 系

合金中会形成新的 Q 相。但是大多数的文献报道峰值

时效的 Al-Mg-Si-Cu 系合金包含大量的 β″相和更加弥

散的 β′相，所以其强度会增加。Q′只在过时效状态才

会被观察到，而这个状态的合金强度在缓慢下降。但

是 CHAKRABARTI 等[31]在峰值时效状态下观察到了

一种板条状的 Q′先导相。他们认为这种板条状的 Q′
先导相对 Al-Mg-Si-Cu 系合金的强度具有明显的   
贡献。 

Al-Mg-Si-(Cu)系合金中还有一些其他的非平衡

相如 B′，U1，U2，L，S 和 C 相等。BANHART 等[32]

认为这些非平衡相都是由 β″相向平衡相 β相过度的中

间产物。 

1.3  Al-Zn-Mg-(Cu)系合金微结构析出演变 
Al-Zn-Mg-(Cu)系的主要合金元素 Zn、Mg 和 Cu

在铝基体中的溶解度都很高，所以需要添加足够的含

量才能使得人工时效时有足够的析出驱动力。该系列

一般高强合金中的 Zn 含量有 5%~7%(质量分数)，Mg
含量 1%~2%，Cu 含量 1%~2%，合金的总含量约在

10%左右。这大大超过了其他系列的合金含量。所以

Al-Zn-Mg-(Cu)系合金的形核时效析出相的密度也超

过其他铝合金系列，时效析出相 η″的数量密度

(Number density) 在 T6 状 态 的 约 为 (7~9)×1017 
cm−3[33]，析出相的体积分数(Volume fraction)在 T6 状

态约为 4%~5%。Al-Zn-Mg-(Cu)系的经典析出序列为：

S.S.S.S→ GP I→ Dissolution，S.S.S.S→VRC→ GP 
II→η′→η (MgZn2)。 

1) GP 区 
Al-Zn-Mg-(Cu)系合金的 GP 区一般在室温或者

70~100 ℃左右形成[34]。它们与基体完全共格。HONO
等[12]认为 Al-Zn-Mg-(Cu)系合金中的 GP 区是富含 Mg
和 Zn 原子的球体，且 Mg-Zn 的比值约为 1(摩尔比)。
但是 BUHA 等[35]的 3DAP 数据表明 GP 区中除去 Mg
和 Zn 原子外也含有少量的 Al 原子。JIANG 等[36]认为

Al-Zn-Mg-(Cu)系列中存在两种 GP 区：GPI 区和 GPII
区。SHA 等[37]认为 Al-Zn-Mg-(Cu)系中的 GPI 区最主

要含有 Zn 原子和 Mg 原子，其 Zn-Mg 比值约为 0.9。
GPI 区随着时效的发生会溶解到基体中，GPII 区会逐

渐转变成 η′相。 
2) η′相 
η′相是 Al-Zn-Mg-(Cu)系合金的主要强化相。虽然

围绕 η′相的研究有很多，但是对该相的晶体结构，取

向和成分还存在争议。这可能是由于 η′相的变体很多，

能和基体形成不同的取向。据 LÖFFLER 等 [38]和

DEGISHER 等[39]报道，η′相有多个变体，能和铝合金

基体形成 11 种位向关系。另一方面，由于时效参数的

不同也可能导致 η′相的成分发生改变。但是一般认为

η′相是六方结构，a=0.496 nm，c=1.403 nm，其惯析面

是(111)面[40]。它与基体半共格，即在(111)面上共格，

但是在厚度方向与基体不共格。MARIOARA 等[41]发

现 η′相的外层原子结构与 T1相(Al2CuLi)很相似。随后

ZHANG 等[42]在 Al-Zn-Mg-(Cu)系合金中发现了与 T1

相似的单层原子结构，被命名为 Y 相。一般默认 η′相
的化学成分为 MgZn2，这与 η相的化学成分一样。表

3 一些针对 η'相的化学成分的研究。通过这些研究可

以发现大多数的 Zn 与 Mg 比值都小于 2。有一些研究

也表明 η'相中含有 50%以上的 Al 原子。 
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表 3  η′相的化学成分 

Table 3  Chemical composition for η′ precipitates 

Alloys Ageing temperature Technique η′-composition Zn-Mg ratio Ref.

Al-6.4Zn-2.4Mg-2.2Cu (w, %) T6, (24 h, 120 ℃) APFIM Mg(Zn,Cu,Al)2 ≈1 [43]

7150 T6, (24 h, 120 ℃) APFIM, POSAP

68%Al 

13%Zn 

19%Mg 

≈0.7 [44]

Al-5.4Zn-1.2Mg (w, %) T6, (5 h, 100 ℃)+(6 h, 150 ℃) HRTEM Mg2Zn5−xAl2+x ≈2.5 [40]

Al-4.5Zn-1.5Mg (w, %) 45 h, 150 ℃ TEM, 3DAP Zn/Mg(η′)≈Zn/Mg(alloy) ≈1.4 [45]

Al-2.3Zn-1.4Mg (x, %)) (5 h, 100 ℃)+(6 h, 150 ℃) TEM, APFIM 55%−65% Al ≈1 [46]

Al-6Zn-2.3Mg (w, %) 160 ℃ at 30 ℃, 4 h TEM, SAXS, TAP

28%Zn 

19%Mg 

53%Al 

≈1.5 [35]

 

3) 平衡相 η 
平衡相η(MgZn2)是六方结构，空间族群P63/mmc，

a=0.5221 nm，c=0.8567 nm。据报道 η 相与基体有 9
种位向关系[18]。XU 等[47]认为 η相中的 Zn 原子能够被

Al 原子和 Cu 取代，所以 η 相的分子式应为

Mg3Zn3Cu3Al。 
 

2  时效过程微结构演变的调控 
 

上述铝合金时效微结构可以根据性能要求，引入

空位、位错、外应力/应变，通过淬火诱导、多级时效

和微合金化等手段进行调控。 
 
2.1  空位调控 

空位浓度决定了原子在时效时的扩散速率。依据

经典的原子扩散理论，固溶原子在固溶体中的扩散通

过与周围的空位交换位置完成。所以通过引入高浓度

空位能够加速时效析出的过程。铝合金中有两种空位，

一种是平衡空位，一种是淬火空位。平衡空位是合金

的固有属性，其浓度只与温度相关。铝合金的空位浓

度在 25 ℃为 1×1011~6×1012 cm−3。另一种是淬火空

位(Quenched-in vacancy)。铝合金中的淬火空位浓度与

固溶温度和淬火速率相关。FALAHATI 等[48−49]研究了

Al-Mg-Si 系合金中的空位浓度与冷却速率的关系。结

果表明，当从固溶温度以 10 K/s 冷下来时，空位浓度

约为 3×1019，但是当合金的冷却速度降为 0.1 K/s 的
时候，合金的空位浓度约为 12×1014。FISCHER 等[50]

认为淬火空位会发生湮灭，形成不同的陷阱−位错。

MARCEAU 等[51]报道了在 Al-Cu-Mg 系合金中，淬火

后，淬火空位迅速合并形成位错环，结果如图 4 所示。

这些位错环有利于 Mg 原子和 Cu 原子扩散并形成 S
相。在 Al-Cu-Mg 系中，这是一种常见的 S 相非均匀

形核的机制。在 Al-Zn-Mg-(Cu)系合金中，淬火后会

马上形成空位团簇(Vacancy rich clusters)，这种空位团

簇可以看成为时效析出相提供非均匀形核的质点。但

是也有人指出原子团簇可能在高空位浓度条件下更稳

定。所以使得这些原子团簇能吸引更多的固溶原子从

而发生长大。 
固溶原子−空位的结合能在运用 Monte Carlo 方法

计算过饱和固溶体的分解过程中很重要。一些文献中

应用赝势理论和第一性原理计算得出的数值常常被用

于此类模拟过程。 
空位的扩散速率很快，当他们扩散到晶界附件时

会形成空位阱。当晶界附件的空位浓度降低到不能够

帮助固溶原子扩散，从而在时效过程中会形成无沉淀

析出区/带(Precipitate-free zones)。 
 
2.2  位错调控 

Al-Cu 合金往往通过一定的塑性变形引入不同量

的位错密度后进行时效，细化组织，提高析出密度，

从而提高强度[52]，结果如图 5 所示。固溶淬火后冷变

形的合金经自然时效、人工时效后，分别被称为 T3、
T8 状态，根据形变量的大小，又分别称为 T3x、T8x
状态。在实际中，2024(T3、T351、T361、T81、T861)，
2324-T39，2219(T3、T37、T87、T851)，2519-T87 等

合金牌号状态均已大量生产。 
 
2.3  外应力/应变调控 

时效在一定的外应力/外应变诱导下同时进行，改

变析出第二相的取向, 从而调控合金的性能，这个过

程称为应变时效(Stress assisted ageing)。ETO 等[53]最 
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图 4  Al-1.1Cu-1.7Mg(x, %) 合金的位错环和位错环上非均匀形核的 TEM 像[51] 

Fig. 4  TEM images of dislocation loop and heterogeneous nucleation in alloy Al-1.1Cu-1.7Mg (x, %)[51] 

 

 
图 5  2519 铝合金经形变时效后 TEM 像[52] 

Fig. 5  TEM images of aged alloy 2519 with no deformation during ageing (a) and deformation (b)[52] 

 
早报道了 Al-Cu 合金中，外应力的同时引入使得合金

的析出位向发生了改变。 
DECHAMPS等[54]研究了 7010合金在时效过程中

加入不同的变形量，来研究合金在应变时效过程中的

动态析出过程。结果表明应变时效能够加快时效析出

过程，析出粒子变细(见图 7(a))。加大应变量/加快应

变速率能使得时效析出更容易。图 7(b)表明，在同时

加上变形后，时效析出相的体积分数比未加入变形时 
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图 6  应力时效(压力 73.5 MPa)后在 443 K 自由时效 32 h 及无压力状态下在 443 K 应力时效 32 h 后 θ′析出相的 TEM 像[53] 

Fig. 6  TEM images of θ′ precipitates in stress assisted ageing at 443K for 5 min (a) and aged at 443 K without external stress (b)[53] 

 

 

图 7  样品经不同应变拉伸后采集的 X 射线散射宽度曲线：(a) 沉淀粒子半径与应变量的关系；(b) 粒子的体积分数与没有

变形样品在同样时效时间的比较[54] 

Fig. 7  X-ray scattering intensity changes with different deformations (a) and comparison of volume fraction of age hardening 

precipitates with/without deformation for Al-Zn-Mg alloys aged at same condition (b)[54] 

 

效果要高出许多。 

 

2.4  淬火冷却速率调控 

铝合金的固溶−淬火过程影响后续的时效过程。

在固溶度一定的情况下，合金越快冷却，则能获得最

大的过饱和固溶度和空位，有利调控性能。但是当合

金冷却速率过慢时，则会生成淬火诱导析出相。淬火

诱导析出相一般是粗大的粒子，与基体不共格，它们

消耗了时效时所必须的固溶原子，在后续时效过程中，

合金的强化能力得到了弱化。为了避免淬火诱导相，

需要设法尽快冷却合金。但是这样会使得合金的内应

力增加，特别是对于厚截面大构件材料，在后续加工

过程中会发生翘曲，尺寸不均匀甚至产生裂纹。所以

如何避免淬火诱导析出相的形成，在厚截面尺寸淬火

处理中显得尤为重要。铝合金 Al-Cu-Mg 系，Al-Mg-Si

系和 Al-Zn-Mg-Cu 系合金均存在淬火敏感性问     

题[55−57]。在实际生产中 Al-Zn-Mg-Cu 系的淬火敏感性

问题更加突出，因为该系合金多应用于厚截面大型结

构件。 

研究表明，Al-Mg-Si 系合金在慢速淬火过程中至

少存在两种淬火诱导析出相[57]。Al-Zn-Mg-Cu 系至少

有三种淬火诱导析出相，如图 8 所示，其中新发现的

Y 相由于其特殊的晶体结构还具有强化效果[42]。 

AA7150 合金的组成如下：Si 0.02，Fe 0.05，Cu 

2.04，Mn 0.04，Mg 2.15，Zn 6.33，Zr 0.12，Cr ＜0.01，

Ti 0.01；固溶处理为(460 ℃，1 h)+(480 ℃, 1 h)。 
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图 8  7150 合金的连续冷却析出相图[57] 

Fig. 8  Continuous cooling precipitation (CCP) diagram for 

alloy 7150[57] 

 
2.5  多级时效调控 

借助不同时效过程中微结构的形成与演变，进行

单级与不同形式的多级时效，调控铝合金的性能，在

这方面形成了许多创新思路，并创立和发展了系列时

效制备技术。时效过程中根据硬度(或强度)与温度(或
时间)由小增大和下降，经由峰值的变化规律，合金可

调控为不同的欠时效、峰值时效和不同的过时效状态。

若合金需要满足耐蚀性能、韧性等要求，一般需采用

双级或多级时效，或断续时效等技术进行调控[58−62]。 

峰值时效使合金具有最高强度。人们为了获得最

高强度建立了峰值时效制度，材料的时效状态被称为

T6。此时，时效析出相粒子的大小与分布可同时阻碍

位错切过和绕过，强化效果最佳。7178-T6，7079-T6，
7075-T6，7050-T6 等合金材料为峰值强度状态。并且，

随时效温度的降低，合金中析出相更加细小弥散，强

度会更高。但是，应用表明，T6 态 7xxx 系铝合金往

往存在严重应力腐蚀开裂问题。 
过时效提高抗应力腐蚀性能。合金的过时效状态

被称为 T7 状态。根据结构设计对强度和抗应力腐蚀

性能的要求，可采用不同的 T7 过时效状态，如 T76、
T74、T73 等。对于强度由高到低的顺序为 T6、T76、
T74、T73，而对于抗应力腐蚀性能则顺序相反。过时

效一般采用双级时效工艺，根据性能要求，调控 GP
区的数量、体积分数以及亚稳态相的数量达到目标。

如图 9 所示，7449 铝合金在 120 ℃、160 ℃双级时效

过程中的微结构演变用小角度X射线散射测量结果进

行了直观的表征。 
由图 9 可见，时效过程中沉淀粒子的体积分数、

密度、半径大小与长大速度与时间的关系表征得非常

清楚，为性能的设计和调控奠定了基础。 
合金经过时效后，一方面 T6 状态的连续分布晶

界相变成 T7 状态的断续分布，有利切断腐蚀电流；

另一方面促使晶内、晶界之间元素的扩散，降低晶界 
 

 

图 9  采用小角度 X 射线散射测量 7449 铝合金双级时效过程中的沉淀粒子体积分数、密度、半径与长大速度与时间温度的

关系[63] 

Fig. 9  Volume fraction (a), number density (b), precipitate radius (c) and growth velocity (d) of age hardening precipitates in alloy 

7449 during two-step ageing[63] 
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与基体间的电极电位差，减小腐蚀倾向。合金抗应力

腐蚀性能提高，但晶内第二相已变得粗大，合金强度

下降[64]。合金状态可根据强度与耐腐蚀性能等要求进

行 调 控 。 过 时 效 的 铝 合 金 材 料 7075-T73 ，

7050-T73,7050-T74 已大量用做飞机关键结构件。 
回归再时效使合金高强和高抗应力腐蚀。如上所

述，虽然过时效可提高抗应力腐蚀性能，但合金的强

度一般降低 10%~15%。为了改善抗应力腐蚀性能，而

又尽量保持高强度，1973 年 CINA 等[65]发明了三级时

效制度，称为回归再时效(Retrogression and re-ageing，
RRA)。合金通过回归处理，回溶第一级时效中小于临

界尺寸的微结构，尔后再时效，使晶界上形成 T7 状

态不连续分布相，而晶内形成 T6 状态弥散分布的高

密度亚稳相，因而合金的强度高，耐蚀性好[66]。冯迪

等[67]研究 7055 铝合金经 RRA 热处理后的显微组织，

结果表明晶内第二相细小高密度分布，晶界断续分布，

是典型的高强抗应力腐蚀组织特征。经三级时效处理

后的铝合金材料 7150-T7752，7150-T7751，7055-T7751
已大量用做飞机的关键结构件。 

断续时效使合金高强高韧。为了使基体中的原子

充分析出对材料的服役性能作贡献，在第一级时效后

不是升温回归处理，而是采取快速冷却，形成高浓度

空位和一定饱和浓度的溶质原子，紧接着高温时效，

进行二次析出。此技术称之断续时效 (Interrupted 
ageing)。利用第一次高温时效后的淬火空位进行时效，

调控原子团簇或 GP 区的浓度与大小，使合金进一步

强化；若继续高温时效，低温时效中形成的微结构进

行演变、长大，提高合金的韧性。如表 4 所列，铝合

金经断续时效后，与 T6 状态相比，不仅强度相当或

提高，而且韧性显著提高。 

 
2.6  微合金化调控 

在原有铝合金系列中，添加不同微量元素，可以

形成新的析出相，从而调控合金的性能。如表 5 所列，

在不同 Cu-Mg 比值的 Al-Cu-Mg 合金中添加 0.4%Ag，
形成不同的新相，其中 Ω相在高温下稳定，有利于提

高合金的耐热性能。在 Al-Cu 系中添加微量 Cd、In、
Sn 可改变合金的时效硬化特性。由于这些元素有利于

与空位反应，并容易吸附在析出相/基体界面上，降低

析出相所需界面能，易形成小的(约 5 nm)原子团簇,
发生非均质形核，降低沉淀相形成温度，研究表明，

Al-4Cu-0.05In 与 Al-4Cu 合金相比，θ′相沉淀温度降低

了 85 ℃；并且提高析出相密度和合金的硬化能力。 

添加微量过渡簇元素，如 Cr、Mn、Ti、Zr 等，

可通过控制基体组织和界面析出调控性能[72]。这些元 

表 4  一些 2xxx，6xxx，7xxx 铝合金 T6 、T6I4 与 T6I6 状

态性能的比较[68] 

Table 4  Mechanical properties of some commercial 2xxx, 

6xxx and 7xxx aluminium alloys in different tempers[68] 

Alloy Temper
σs/ 

MPa

σb/ 

MPa 

Elongation/ 

% 

Fracture

toughness/

(MPa·m1/2)

2001 

T6 265 376 14 56.3 

T6I4 260 420 23 56.9 

T6I6 268 414 29 − 

2014 

T6 414 488 10 26.9 

T6I4 − − − − 
T6I6 436 526 10 36.2 

6061 

T6 267 318 13 36.8 

T6I4 302 341 16 43.2 

T6I6 299 340 13 58.4 

6013 

T6 339 404 17 − 
T6I4 − − − − 
T6I6 380 416 15 − 

7050 

T6 546 621 14 37.6 

T6I4 527 626 16 52 

T6I6 574 639 14 41.1   
 
表 5  在 Al-Cu-Mg 三元合金中添加 0.4%Ag 所形成的析

出相[11, 45, 69−71] 

Table 5  New phases in Al-Cu-Mg ternary system with 

different compositions by adding 0.4% (mole fraction) Ag 

respectively[11, 45, 69−71] 

Alloy (w, %) Precipitate
Crystal 

structure 

Lattice 

parameter 

Al-4Cu-0.3Mg Ω Orthorhombic 

a=0.496 nm

b=0.859 nm

c=0.848 nm

Al-2.5Cu-1.5Mg X′ c.p. Hexagonal 
a=0.496 nm

c=1.375 nm

Al-1.5Cu-4.0Mg Z Cubic a=1.999 nm

 
素与铝形成弥散相，一方面阻止再结晶，控制晶界结

构；另一方面可根据弥散相与基体界面的结构，控制

淬火过程中界面的析出，降低合金的淬火敏感      
性[73−75]。研究表明，以 Zr、Sc 共格/半共格相界面替

代 Cr、Mn 非共格相界面，铝合金材料的淬火敏感性

降低，材料的截面可加厚，沿厚向性能的均匀性提高。

但共格/半共格界面通过再结晶会向非共格界面转化。

如图10所示的7150铝合金在空冷和水淬条件下Al3Zr  
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图 10  Al3Zr 弥散相的 TEM 像和电子衍射谱[73] 

Fig. 13  Al3Zr dispersoids showing same crystal structure in recrystallized grain and subgrain[73]: (a) Bright field image; (b) Dark 

field image; (c) Diffraction pattern of Al3Zr dispersoid in recrystallised grain: (d) Diffraction pattern of Al3Zr dispersoid in subgrain 

 
弥散相的分布情况。由于再结晶的发生，导致 Al3Zr
粒子与基体形成非共格相界面[73]，缓慢冷却过程中这

种界面有利于平衡相的析出，提高了合金的淬火敏感

性。但回复组织中的 Al3Zr 粒子仍与基体共格，有利

于降低淬火敏感性。 
 

3  结语 
 

系统地回顾了 3 类常用时效热处理铝合金的典型

时效析出序列和时效析出相结构，阐述了空位、位错、

相界面晶体缺陷以及外应力/应变和合金化元素调控

时效析出相的基本原理，获得以下结论。 
1) 铝合金淬火、时效处理是调控组织性能的重要

技术途径。性能的调控涉及强度、耐蚀、疲劳和韧性

等，时效技术包括峰值时效、过时效、多级时效、断

续时效等。 
2) 淬火、时效技术的发展，需设法控制淬火冷却

速率，抑制平衡相析出；时效需设法增加位错密度、

空位浓度，大幅提高具有多临界尺度 GP 区的密度，

最大限度降低溶质原子的浓度，增大析出量，促使析

出的细化、均匀化和亚稳化。 
3) 添加微合金化元素降低时效亚稳相形核表面

能，有利时效析出，或促使新相形成；添加过渡簇元

素，控制再结晶晶界和相界析出。 
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Aging microstructure evolution in high strength 
aluminum alloys and performance controlling 
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(1. School of Materials Science and Engineering, Central South University, Changsha 410083, China 

2. Commercial Aircraft Corporation of China, Shanghai 200126, China) 
 

Abstract: The ageing precipitates evolution determined and described with the modern physics test/analysis technology  

in high strength aluminum alloys was reviewed, which includes microstructure, size, distribution and morphology of 

clusters of atoms, Guinier-Preston (GP) zones, intermediate metastable precipitates and equilibrium phases, which can 

form and evolve during ageing due to spontaneous reducing of the system free-energy. The precipitates on the 

coherent/half-coherent dispersoid interfaces were compared with those on the incoherent interfaces. The microstructures 

can be adjusted with vacancy, dislocation, stress, strain, quench-cooling rate, multi-ageing and micro-alloying, the 

microstructure evolution principles were elucidated, and some ageing controlling technologies were shown. Some 

achievements were demonstrated in the improvement in the ageing and microalloying of high strength aluminum alloys 

as well. 
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