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摘要：利用电导率、显微硬度以及宏观拉伸测试，结合 SEM、TEM、APT 与 XRD 等表征手段对 Al-Zn-Mg 合金

中的团簇长大动力学以及团簇对合金变形断裂的影响进行了研究。结果表明：Al-Zn-Mg 合金经过约 1000 h 自然

时效进入稳定状态，基体中形成了超高密度的 Mg-Zn 团簇，材料得到有效强化；人工时效态 Al-Zn-Mg 合金中析

出相随高温时效时间的延长发生长大，类型以亚稳η'与稳定η相为主，部分析出相逐渐不可被位错切过。T6/T7 态

合金小应变下可迅速形成大量位错引起材料强化，但在大应变时会发生剧烈的动态回复，造成其较弱的加工硬化

能力与较低的均匀延伸率(~13%)；而在 T4 态 Al-Zn-Mg 合金中，团簇与溶质原子的存在能有效抑制动态回复，并

可在变形时伴生动态应变时效效应，造成材料较强的加工硬化与更优的均匀延伸性能(~25%)。 
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    Al-Zn-Mg 合金因其轻质高强、良好的加工性能与

可焊接性等特性被广泛应用于航空航天及轨道交通领

域[1]。作为典型的可热处理强化铝合金，Al-Zn-Mg 合

金的力学性能依赖于时效过程中形成的析出相，其主

要析出序列为[2]：S.S.S.S→ solute clusters/GP I/GP II → 

η' → η。传统的热处理手段通过固溶、淬火、单/双级

时效在基体中形成大量弥散分布的纳米级亚稳/稳定

析出相以达到强化目的，但在峰值时效条件下，合金

的应力腐蚀抗力(Stress corrosion resistance)往往较差
[3]。为了改善传统工艺合金的短板，追求更优的综合

力学性能，一些新的热处理手段如回归再时效

(Reversion and re-aging)[4] 和 断续时效 (Interrupted 

aging)[5]等也被提出。但是，受限于工艺条件或可适用

性，上述新型热处理方法在工业实际生产中仍存在诸

多问题。 

近些年来，铝合金中的团簇强韧化研究引起了学

界强烈的兴趣。溶质原子团簇，即溶质原子在基体中

形成的纳米/亚纳米级无序聚集区，在 Al-Mg-Si，

Al-Cu-Mg 以及 Al-Zn-Mg 等体系中可引起显著的强化

效果，能有效抵抗疲劳裂纹扩展，展现出优异的综合

性能。自然时效硬化效应最早由德国人 Alfred Wilm

报道，他发现杜拉铝(成分近似于 AA2024)淬火后室温

存放会发生缓慢硬化，最终可获得将近 125HB 的硬度

值，远高于纯铝(15HB)。这种自然时效硬化效应后来

被归因于合金中出现的溶质原子团簇/GP 区。但是，

由于溶质原子团簇极小的尺寸及其与基体高度共格的

关系，在上世纪 90 年代之前，团簇的表征只能通过间

接的方式进行，如电阻率测试，硬度测试以及差热分

析等。近 30 年来，随着科技的不断进步，材料表征手

段也得到飞速地提升，人们可以通过多种方式获得更

小尺度的材料信息，我们也得以观察团簇的全貌。三

维原子探针术(Atom probe tomography, APT)可以揭示

合金元素的三维空间分布，通过算法定义并找出团簇，

进而获得其尺寸与成分信息[6]；双球差矫正扫描透射

电镜 (Double cs-corrected STEM)具有优于传统高分

辨透射电镜(HRTEM)的空间分辨率，结合高角环形暗

场(HAADF)探头，能够利用原子序数衬度（Z 衬度）

对材料中纳米级局部区域成分变化进行表征[7]；小角

同步辐射 X 射线/中子散射(Small-angle scattering, SAS)

借助高质量光源，能够在原位或离位条件下定量给出

体系中团簇或析出相的尺寸、体积分数等信息进而跟

踪其析出动力学 [8]；正电子湮灭寿命谱 (Positron 

annihilation lifetime spectroscopy, PALS)技术利用正电

子在不同类型环境中与电子湮灭释放出的ߛ光子能量

的不同对材料内部缺陷(空位型缺陷以及溶质原子团

簇型缺陷)进行表征 [9]；核磁共振(Nuclear-magnetic 

resonance, NMR) 技术能够利用原子的核磁矩与其所

处的原子环境有关的特性对元素进行区分，最终定量
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给出某种溶质原子在基体、团簇/GP 区以及析出相中

的分布特征等信息[10]。 

    研究表明，在传统合金中引入高密度的纳米级团

簇或共格析出相是一种行之有效的强韧化手段。Sun

等[11]利用室温循环变形引入形变空位加速团簇的形

成，在常见的 2024，6061，7075 三种铝合金中获得了

极高密度分布的溶质原子团簇(直径约 1~2nm)，使得

材料在短时间内获得了可媲美峰时效合金的强度与更

优的延伸性能。JIANG 等[12]通过调控成分及热处理工

艺在马氏体时效钢中获得高密度、与基体完全共格的

纳米析出相(平均直径约 2.7nm)，从而在不损失延性的

情况下获得了超高强钢。此外，钱鹏伟等[13]还发现自

然时效处理能一定程度上提高 Al-Zn-Mg 合金的应力

腐蚀开裂阻力，改善其抗应力腐蚀性能。目前，关于

铝合金中团簇对材料塑性变形行为的研究报道较少。

因此，本文着力探究铝合金中团簇化行为及其对材料

变形断裂特性的影响，旨在为未来铝合金的强韧化设

计提供新的思路与借鉴。 

 

1. 实验 

 

实验所用原材料为 15 mm 厚 7B05 铝合金轧制态

板材，使用电火花直读光谱仪实测其化学成分为

Al–4.75Zn–1.39Mg–0.35Mn–0.32Fe–(Cu,Zr, Si)(wt.%)。

对该合金进行 480℃/1h 的固溶淬火处理后，根据 120℃

等温时效硬化曲线(图 1)确定该合金的时效工艺，并采

用图 2 所示的热处理路径分别获得自然时效(T4)、峰

时效(T6)、过时效(T7)等不同时效状态的材料。 

使用 D60K 金属电导率测试仪对合金电导率进行

测定。样品维氏硬度值使用 Buehler Wilson VH3100

显微硬度计测量，载荷为 300g，保载时间 15s，每种

状态下测量 10 个位置的硬度值取其平均值。按照

ASTM E8 标准沿板材 RD-TD 面制备板状拉伸试样，

其标距长度25mm，截面积为6×4mm。使用 Instron 电

子拉伸机进行准静态拉伸试验，引伸计标距25mm，

加载速度 1.5mm/min(应变速率为10-3s-1)。 

SEM 与 XRD 样品均经机械打磨至 2000#砂纸，

然后电解抛光。抛光液为 10%高氯酸+90% 乙醇

(vol.%)，抛光电压 20V，抛光温度 0℃。使用

FEI-VERIOS460 扫描电镜观察其晶粒组织。TEM 样

品制备流程为：尺寸为8×8×2mm的金属薄片打磨至约

200μm厚度，然后在冲样台冲孔得到直径 3mm 圆片，

之后使用双喷电解减薄仪减薄至微量穿孔。双喷液采

用高氯酸(8vol.%)的甲醇溶液，工作电压 10V，温度

25℃。使用 JEOL-2100 HRTEM 观察合金中的团簇与

析出相的尺寸及分布信息，工作电压 200keV。 

 

 

图 17B05 铝合金 120℃等温时效硬化曲线 

Fig. 1Isothermal age-hardening response of 7B05 alloy at 

120 ℃(I: under-aged; II: peak-aged; III: over-aged) 

 

 
图 2 热处理工艺流程图 

Fig. 2A schematic diagram showing the heat-treatment protocol 

in this work 

 

APT 针尖状样品制备方法可参见文献[14]。APT

实验在 LEAP 4000HR 电压脉冲模式下进行，脉冲频

率 200kHz，脉冲分数 20%，实验温度控制在 20K，真

空度<6×10-8 Pa。APT 数据重构在 IVAS 3.6.8 软件上

进行，使用团簇分析工具对以 Zn，Mg 原子为核心的

团簇进行识别计数，近邻原子最大距离dmax=0.5nm，

最少核心原子数Nmin=10，除近邻原子外的其他原子与

近邻原子的最大距离 L=0.5nm，剥离距离derosion= 

0.1nm。 

使用 Bruker D8 Advance X 射线衍射仪对样品进

行精扫。衍射仪光源为 CuKα射线，其中的Kα2部分在

使用 Jade 进行峰拟合时软件去除。2θ角度范围为

30°-120°，步长为 0.01°，每步停留时间 0.2s。仪器半
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峰宽化曲线使用标准刚玉(α-Al2O3)样品的 XRD 曲线

绘制与拟合，并在后期数据处理时进行扣除。利用

XRD 衍射峰宽化数据，采用修正的 Williamson-Hall

方法，可对合金中的位错密度进行定量表征， 
1 12 2

22 2( ) ( )
2

M b
K K C O K C

D

        (1) 

该方法中的有关参数及其它细节可参见文献[15, 16]。 

2. 结果与分析 

 

2.1Al-Zn-Mg 合金初始微观结构 

图 3 给出了合金热处理后的 SEM 图，可以看出， 

 

 

图 3 热处理后合金的晶粒组织图 

Fig. 3 SEM images showing grain structure in Al-Zn-Mg alloy after heat treatment: (a) coarse recrystallized grains under low 

magnification; (b) sub-grain structure under high magnification 

 

 

图 4 不同时效状态试样的透射电镜明场像及对应的选区电子衍射花样 
Fig. 4TEM bright-field micrographs and associated <111>Aldiffraction patterns of (a, b) T4; (c, d) T6; (e,f)T7 materials. The 

diffraction spots in open circle and square are related to η'phase and ηphases 
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图 5 不同时效状态 7B05 合金的三维原子重构图 

Fig. 5 Atom probe reconstruction of (a) ENA, (b) SNA and (c) 

T7 samples. The clusters are indicated by 9.0% Zn+Mg solute 

isosurface while the precipitates by 7.0% Mg solute isosurface 

 

不同热处理工艺后合金的晶粒组织并无明显变化，均

呈现出粗大的再结晶晶粒与直径 3μm左右亚晶共存的

微观组织。此外，初始材料中还含有一些 Al-Fe、Al-Si

等粗大共晶相颗粒沿轧向链状分布，当前热处理工艺

同样不能造成它们尺寸与分布的显著变化。 

如图 4 所示，在 T4 态合金中，TEM 明场像中出

现了极为细密的微结构特征，其尺寸在 2-3nm 左右，

衬度较弱。而在 T6 与 T7 态样品中，出现了较多的析

出相，选区衍射花样表明其主要为亚稳η'析出相与稳

定η析出相。析出相呈球状或盘片状，径厚比较低。在

峰时效态样品中，析出相的平均半径为 6.6nm，平均

厚度为 5.6nm，而在过时效态样品中析出相有所长大，

其平均半径与平均厚度分别为 9.4nm 和 7.3nm。 

由图 5 可以看出，在早期自然时效(ENA，自然时

效 2 天)与稳定自然时效态(SNA，自然时效 60 天)样品

中，Zn-Mg 团簇为该合金中主要的溶质原子团簇类 

型。如图 6 所示，对 APT 数据进行进一步统计发现， 

 

图 6ENA 与 SNA 态试样中团簇尺寸-数量密度分布图 

Fig. 6 Number densities of Zn-Mg clusters vs. cluster size for 

early natural-aged and steady natural-aged sample 

 

对于 SNA 样品，其团簇的数量密度相比于 ENA 样品

仅略微上升，总体保持在2×1018 cm-3左右。但是，团

簇所含的平均原子个数由 17.6 个原子增长到了 25.5

个原子，相应的体积分数也获得提升。值得一提的是，

随着团簇的不断长大，它们的化学组分也发生了变化。

在 ENA 样品中，团簇中的 Zn/Mg 比约为 1.05，而在

SNA 样品中，Zn/Mg 比约为 1.16。在 T7 态合金中，

微结构以呈椭球/盘片状形貌的析出相为主(图 4(c))，

它们的数量密度约为4 ×1016cm-3，尺寸与 TEM 结果相

一致，应为ߟᇱ与η析出相。 

 

2.2 自然时效 Al-Zn-Mg 合金电导率与硬度变化 

铝合金的电导率主要受合金中的缺陷，如溶质原

子、空位、团簇、位错以及晶界等的影响，这些缺陷

的存在引入了晶格畸变，增加了电子在晶体内部运动

时的散射效应，因此降低了合金的电导率[13]。 

在 Al-Zn-Mg 合金自然时效过程中，空位浓度远

小于溶质原子浓度，并且位错密度基本不变，因此溶

质原子与团簇成为影响合金电导率的主要因素。如图

7 所示，实验发现，Al-Zn-Mg 合金经过固溶与淬火处

理后，其电导率不断下降，48h 后随即进入平台期，

稳定在 32.8 % IACS 左右。 

自然时效早期电导率的下降是由于体系中团簇

的形成与长大导致的。在 Al-Zn-Mg 合金中，由溶质

原子团簇引起的电子散射效应强于组成团簇的分散的

溶质原子对电子散射作用的总合。但是团簇对材料电

学性能的影响方式是十分复杂的，合金电导率的变化

并不总是与团簇的尺寸相关。随着自然时效时间的延

长，电导率对于团簇行为不再敏感。前人研究指出，
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在 Al-Zn 合金中，基于均匀散射理论，团簇中原子的

比电阻率(团簇总电阻率贡献/团簇中原子个数)与团簇

的尺寸与成分相关，并在团簇尺寸为数十个溶质原子

左右时达到最大。当团簇尺寸继续增长至约 1nm 左右

时，团簇的长大不会再造成电阻率的净增加[17]。因此，

在自然时效 48h 左右，7B05 合金中的团簇应已经达到

一个临界尺寸，此时电阻率的变化不能再继续反映材

料内部微结构的演变。 

 

 

图 77B05 合金自然时效过程中电导率，硬度随时间的变化 

Fig. 7Evolution of electrical conductivity and Vickers hardness 

during natural aging of 7B05 alloy 

 

另一方面，自然时效 Al-Zn-Mg 铝合金的硬度随

着时效时间的延长不断增强，在大约 1000h 左右进入

平台期，稳定在 112HV 左右，接近峰值时效硬度值

(117HV)。这种强烈的自然时效硬化效应也归因于体

系中的团簇强化。该合金的自然时效硬化速率随着时

效时间的延长不断下降，表明了其内部团簇生长速率

的不断减缓。 

 

2.3 不同时效态 Al-Zn-Mg 合金的拉伸力学行为 

对不同时效状态下的 Al-Zn-Mg 合金进行了室温

拉伸实验，得出的工程应力-应变曲线如图 8(a)所示。

可以发现，随着自然时效时间的延长，合金的屈服强

度不断上升，并在 60 天左右时接近峰时效强度。过时

效态试样的强度相比峰时效有显著下降。 

由于在不同报道中所选取的试样尺寸的不同，受

颈缩后应变局部化的影响，很难通过比较断裂延伸率

来对比不同工作中的合金塑性。均匀延伸率作为拉伸

延性的量度，已经被广泛采用。在本实验中，我们观

察到团簇在有效提高合金屈服强度的同时，并没有造

成其均匀延伸率的显著损失，而是始终维持在 25%左

右。此外，T4 态试样在达到最大拉应力后立即发生断

裂失效，未发生明显颈缩。峰时效态试样在近乎同等

强度的情况下均匀延伸率仅 13%，达到最大力点之后

颈缩发生，最终断裂延伸率为 20%。过时效态试样与

峰时效态试样变形行为类似。由此可知含团簇的 T4

态铝合金展现出了较优的强塑性匹配。 

使用低阶多项式对拉伸真应力-真应变曲线的塑

性阶段进行拟合，并对多项式微分得到拉伸实验加工

硬化曲线(图 8(b))。结果表明，在弹塑性过渡阶段之

后， 

 

 

图 8 不同时效状态 7B05 铝合金的拉伸力学行为 

Fig. 8 (a) Engineering stress-strain curves and (b) 

strain-hardening rate plots for materials of different 

precipitation state 

 

人工时效态试样具有较高的初始加工硬化速率，但衰

减较快。而从淬火态(AQ )到稳定自然时效态，合金的

初始加工硬化速率虽然均低于人工时效态试样，但是

其衰减较慢，因此总体展现出了强于人工时效试样的

加工硬化能力。 

根据图 9 给出的断口 SEM 图，可对不同时效状

态拉伸试样的断裂特性进行分析。可以发现，淬火态

试样的断口多呈现一些较大的剪切面，无明显韧窝出

现；自然时效态试样断口呈现剪切面与浅韧窝的混合
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形貌；而在人工时效态试样的断口中存在大量以微米

级夹杂物颗粒为中心的大韧窝，且彼此之间通过较小

的次级韧窝相连。尽管淬火态与自然时效态试样均具

有较高的均匀延伸率，但其断口形貌呈现典型的剪切

断裂特征，在特定的剪切面发生应变集中导致断裂。

而对于人工时效态试样，它们的断口具有典型的韧窝

聚合型断裂特征，在应变局部化之后，大的共晶颗粒

开始脱粘或破碎，萌生微孔洞，微孔洞聚合导致最终

的失效。 

 

 
图 9 不同时效态 7B05 铝合金试样的拉伸断口形貌图 

Fig. 9 Morphologies of tensile fracture of 7B05 alloys at 

different agingconditions (a) as-quenched, (b) SNA and (c) T7 

 

3. 讨论 

 

3.1Al-Zn-Mg 合金中的团簇长大动力学 

在溶质原子团簇形成与长大的过程当中，空位扮

演着极为重要的角色。传统观点认为，淬火产生的空

位能够在极短时间内与固溶体中的溶质原子结合(当

结合能为正时)，形成溶质原子–空位对并参与团簇的

形核及长大。但最新研究指出，在任何时刻，体系中

的空位浓度均比溶质原子浓度低至少 3 个数量级，且

铝合金中空位在基体中的扩散速率比溶质原子高 5 个

数量级，空位与溶质原子更应该以一种动态的方式结

合，即通过空位在溶质原子周围停留的时间来进行描

述[8]。Zurob 与 Seyedrezai 等[18]基于空位可被约束在团

簇周围并能以一定概率逃逸的假设，认为空位从已存 

 

 

图 107B05 合金自然时效过程中电导率、硬度变化与对数坐

标时间关系图 

Fig. 10Relationships of electrical conductivity and Vickers 

hardness with logarithmic time 

 

在的团簇逃逸的概率是控制团簇长大速率的关键因素，

并提出了如下形式的团簇长大动力学公式： 

b

b b

ln( ) ln( )
K EkT kT

n t
E kT E


 

    

式中：α，K均为比例常数，k为玻尔兹曼常数，T为

温度，Eb 表示单个溶质原子与空位之间的结合能，n

表示团簇中溶质原子个数，t为时效时间。由此可知，

团簇所含原子个数与对数时间呈线性关系。 

Hirosawa 等[19]提出在含团簇铝合金中，材料电阻

率变化遵循： 

0 a a/ ( )N Ng n       

式中：∆ρ为自然时效过程中电阻率的变化值，ρ0为过

饱和固溶体初始电阻率，Na 为溶质原子个数，ρa表示

单个溶质原子的电阻率贡献，N 为团簇个数，g(n)表

示团簇的电阻率贡献，并为其尺寸 n的函数。为了简

化计算分析，在上式中可假设 ( )g n n ，于是得到： 

0 1 2/ c c Nn      

式中：c1与c2均为常数。由此可知，淬火后合金电阻
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率 0/  应与团簇尺寸 n成正比。由图 10 可知，在当

前实验中，当自然时效时间小于 48h 时，电导率随对

数时间呈线性下降趋势，即 0/ ln( )t   ，于是可得

ln( )n t ，证明了式(2)所表达的动力学定律在 7B05

铝合金中的有效性。 

另一方面，合金中的团簇生长可通过硬度变化来

间接地追踪。由于团簇与基体共格且尺寸极小，作为

位错运动的阻碍，其与可动位错的作用形式为切过。

正如前言中所提到的，已知的团簇强化方式主要有模

量强化(modulus strengthening)、有序强化(short-range 

strengthening)、尺寸错配强化(size misfit strengthening)、

化学强化(chemical strengthening)、共格强化(coherency 

strengthening)等。在 Al-Zn-Mg 合金中，Mg 的原子半

径为 0.1598nm，大于 Al 原子半径(0.1429nm);Zn 的原

子半径为 0.1379nm，小于 Al 原子半径[20]，因此 Zn-Mg

团簇的弹性错配小于单个的溶质原子，尺寸错配强化

不应该是 Al-Zn-Mg 合金中团簇强化的主导机制。化

学强化来自于团簇与基体之间的界面能，但是由于团

簇并不具备独立的晶体结构而是与基体高度共格，界

面能极低，造成化学强化贡献有限，通常可被忽略。

模量强化是由于团簇与基体的弹性模量不一致而引起

的，其强化贡献可由 Knowles-Kelly 公式描述[21]： 

1/2 2/3 1/2
modulus 2

3
( ) [0.8 0.143ln( )] ( )

b4

M G G r
rf

G b



 

    (5) 

有序强化的机理是溶质原子团簇作为一种短程

化学有序结构，滑移面位错切过团簇时会形成反相畴

界，需要额外的能量输入，其强化贡献可表示为[22]： 
3 / 2
apb 1/ 2

ordering 1/ 2
1.81 ( )

( )L

M
rf

b T





    (6) 

而传统的共格强化为： 

3/ 2 1/ 2 1/ 2
coherency cs( ) ( ) ( )

2 L

b
M G rf

T
      (7) 

式(5)-(7)中：M 为泰勒因子，G 为铝的剪切模量，b

为柏氏矢量， G 为团簇与基体的剪切模量差值，
2 / 2LT Gb 为位错线张力，γapb为反相畴界能，εcs为共

格应变，为常数(刃位错取 1，螺位错取 3)。r、f 分

别为团簇半径(看作球形)与体积分数。在上述三种强

化模型中，均可以提取出 1/2( )rf 项，即团簇强化效果与

尺 寸 和 体 积 分 数 的 乘 积 直 接 相 关 。 又 因 为

3
04 / 3r nV  ， 0V为单个溶质原子体积，可得 1/3r n 。

另一方面，当合金中团簇数量密度基本不变时，有

f n ，综上可知： 
1/ 2 2 / 3 2 / 3

clusters ( ) ln( )rf n t      (8) 

这同样与我们的实验数据(图 10)相吻合，表明在整个

自然时效周期内，团簇尺寸均与对数时间呈线性关系： 

ln( )n t   

则其生长速率与随时间变化的规律为： 
1/dn dt t   

此外，团簇的化学成分在自然时效期间也发生了

明显变化，其 Zn/Mg 比由早期的 1.05 增长为稳定态

时的 1.16。这种变化可以从以下方面进行考虑：一、

尽管 Mg 原子与空位的结合能很小(甚至可能为负值)，

但是由于 Mg 原子半径较大，其与空位的结合从降低

体系弹性能的角度来看是有利的；二、室温(293K)时

Al-Zn-Mg 合金中 Mg 原子的体扩散速率约为

6.03×10-27m2/s ，而 Zn 原子的体扩散速率约为

1.56×10-27m2/s，因此 Mg 原子在基体中的扩散快于 Zn 

原子[23]。据此可推测，合金淬火后，过饱和固溶体的

中的空位优先与 Mg 原子结合，随着自然时效时间的

延长，Zn 原子逐渐在空位协助下迁移至团簇，导致

Zn/Mg 原子比的逐渐上升。 

 

3.2Al-Zn-Mg 合金的加工硬化行为 

铝合金的均匀变形能力与其加工硬化性能密切

相关。根据 Considère 颈缩判断准则，当因横截面积

减小引起的应力增大超过因加工硬化引起的承载能力

的增大时，颈缩开始发生。因此，较好的加工硬化能

力能推迟颈缩的出现，使得材料具有更高的均匀延伸

率。这里采用 Kocks-Mecking 图(加工硬化速率 vs.流

变应力增量曲线)对 Al-Zn-Mg 的加工硬化特性进行分

析。在经典的 Kocks-Mecking-Estrin 模型框架下，对

于含析出相的体系，其位错密度  随塑性应变的变化

可用下式表示[24]： 

p 1 p 2 D/d d k f k k        

式中：k1，k2，fp与 kD均为常数。右侧第一项表示由长

程位错相互作用引起的位错存储。第二项表示由于位

错湮灭导致的动态回复，其中 fp表示析出相对动态回

复的影响。第三项表示由于析出相的存在引起的额外

位错存储，对于可切过的析出相，kD可以去除。通常

选用两个参数，即θmax与dθ/dσ对加工硬化行为进行定

量描述，θmax表示塑性开始阶段材料的最大加工硬化

速率，dθ/dσ为加工硬化第 III 阶段 Kocks-Mecking 曲线

的斜率。这两个参数的物理意义如下：在主要含可切

过型析出相(如团簇)的体系中， 

max 1k    

p 2/ ( / 2)d d f k      

即θmax与体系的初始位错存储速率相关，而dθ/dσ反映

了其动态回复的速率；而在主要含不可切过析出相的

体系中， 
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max D ppt( / )f k    (14) 

0 p 2/ |d d f k       (15) 

此时θmax为 kD与σppt的函数，不再与初始位错存储速率

直接相关，但dθ/dσ仍可用于反映位错动态回复速率。 

从图 11 可以发现，从淬火态到稳定自然时效态，

7B05 合金的θmax持续上升并最终稳定在G/20(接近多

晶面心立方纯金属的理论最大位错存储速率)左右。由

此认为，团簇的形成能够在一定程度上改变塑性变形

初期位错的存储行为，使得位错存储更加有效。另外，

对于不同自然时效状态的试样，dθ/dσ基本保持不变，

表明合金中溶质原子团簇状态对于位错动态回复并无

显著影响。而峰时效与过时效态合金具有更高的初始

加工硬化速率，但是随着塑性变形的增大，加工硬化

速率急剧下降，表明含不可切过析出相材料内部发生

了强烈的位错湮灭过程。 

进一步地，选用XRD实验中五个较强的衍射峰，

采用修正的 Williamson-Hall 方法(图 12)对不同应变下

不同析出状态的合金位错密度进行测算。可以发现，

在小应变下，过时效态合金中位错密度迅速增加，但

是在塑性应变达到 4%时，位错密度已经接近饱和，

不在随应变增大而增加。而在自然时效态合金中，位

错密度随塑性应变以相对较慢速度增加，并在 13%左

右达到饱和，其饱和位错密度高于过时效态合金。 

位错与析出相的交互作用机制差异是不同时效

状态 7B05 铝合金呈现不同加工硬化行为与位错变化

规律的根本原因。研究表明，Al-Zn-Mg-(Cu)合金中析

出相的“切过/绕过”过渡半径在 3~4nm 左右[25]，而

在当前峰时效与过时效态样品中，析出相均已超过这

一尺寸，因此发生变形时，位错主要以绕过的方式经

过析出相而连续运动。尽管峰时效与过时效态合金的

屈服强度存在明显差异，但由于位错与析出相交互作

用方式的一致性，它们表现出了极为相似的加工硬化

行为。在该种状态合金中，在塑性变形起始阶段，当

可动位错遇到析出相颗粒时，为了继续向前运动，位

错会绕过析出相并在析出相周围留下大量的位错环。

这些位错环的累积，会在析出相周围形成较大的应力

场，阻碍了后续可动位错的运动，造成背应力强化效

应 (back-stress strengthening，也即随动强化，kinematic 

strengthening)。但是，Orowan 环一般在塑性应变 3-5%

左右便已经达到饱和，不再增加[26]。因此在大应变情

况下，由林位错等长程障碍引起的等向强化(isotropic 

strengthening)应取代背应力强化成为主导的加工硬化

机制。但是，变形前期析出相周围存储的位错环可造

成额外应力场，这种应力场的存在容易引起可动位错

的交滑移，使临界位错湮灭距离增大[27]，有利于位错

动态回复的发生。这种较强烈的动态回复软化效应会

导致材料较弱的加工硬化能力，使其更早地发生颈缩。

而在自然时效试样中可对位错运动进行阻碍的主要是

基体中的溶质原子与团簇，由于这些障碍本身较弱，

位错与障碍物的交互作用方式主要为切过，障碍物本

身并不能起到有效存储位错的作用。正是由于溶质原

子与团簇等不会引起位错的额外累积，因此其初始加

工硬化速率相较于峰时效与过时效试样而言较低，错

位密度增长也较慢。基体中溶质原子与团簇对动态回

复过程的影响可从多方面进行评估。首先，从层错能

角度来看，溶质原子的添加可以有效降低合金层错能，

使得交滑移的发生更加困难，变形更多以平面滑移进

行，可实现位错的高密度存储，降低异号位错相互湮

灭概率[28]。其次，从微观角度来看，可动位错滑移过

程中，基体中的溶质原子会向位错核偏聚，进而为位

错湮灭提供了额外的阻力，有效减小位错湮灭距离，

抑制动态回复的发生[29]。对变形合金的流变应力进行

进一步分析我们发现，尽管 T4 态合

 

 
图 11 不同时效状态的 7B05 合金加工硬化速率 vs.流变应力增量曲线 

Fig. 11 (a) Schematic diagram illustrating the definition of parametersθmaxand dθ/dσ for the two characteristic strain-hardening 
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behaviors; (b) Kock-Mecking plot of differently aged materials. 

 

 

图 12 SNA 与 T7 态 7B05 合金位错密度随塑性应变变化关系 

Fig. 12 Modified Williamson-Hall plot of (a) T7 and (b) SNA 7B05 alloy. (c) Dislocation density evolution with plastic strain. 

 

金的饱和位错密度大于 T7 态合金的饱和位错密度，

但这仍不足以解释 T4 态合金远超过 T7 态合金的流变

应力增量。稳定自然时效态试样的最大抗拉强度与屈

服强度差值约为 220 MPa，若全部强化增量均由新增

位错贡献，那么根据泰勒强化公式： 

dis M Gb     (16) 

估算出所需位错密度约为1.2×1015m-2，远高于实测值。

实际上，在自然时效态合金变形过程中，团簇被可动

位错切过会发生重排，部分溶质原子会重新进入基体
[30]。这些重溶的溶质原子，以及基体中原有的固溶原

子会通过管扩散的方式迅速向可动位错核进行偏聚，

发生动态应变时效(dynamicstrainaging，也称动态析出，

dynamic precipitation)效应，在位错运动前端形成溶质

原子气团。这些溶质原子气团能够对位错施加额外的

钉扎力，从而增加位错运动的阻力，提供可观的强化

效果。自然时效态试样在拉伸试验过程中发生了明显

的 PLC 效应发生了明显抖动，即 PLC 效应，这是溶

质原子与位错相互作用，钉扎与脱钉过程交替进行的

结果[31, 32]，证明了体系中动态应变时效效应的存在。

基于此，采用简单线性叠加方式，可提出自然时效态

合金流变应力的表达模型： 

f 0 ss dis cl dsa            

式中：σ0为晶格摩擦力与 Hall-Petch 效应引起的强化

贡献，σss、σdis、σcl、σdsa分别为固溶强化、位错强化、

团簇强化以及动态应变时效强化贡献。而自然时效态

合金的屈服强度为： 

y 0 ss dis cl          

结合式(17)与(18)，有： 

f y ss dis cl dsa               

在变形过程中，体系中通过自然时效静态形成的

团簇会被切过破坏，不能再提供原有强度，因此∆σcl为

负。而由于重溶原子的增加，∆σss为正值，但其强化

贡献应小于淬火态中固溶强化效果(~40MPa)。根据位

错密度估算结果，∆σdis≈70MPa。因此在最大力点时，

可估算动态应变时效强化贡献的最小值： 

dsa f y ss cl dis( ) 110MPa                

由此可知，在自然时效态 7B05 铝合金中，动态

应变时效效应提供了极强的强化效果，这也是拉伸变
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形过程中其出色的加工硬化能力的重要来源。动态应

变时效强化物理解析模型的搭建仍存在很多困难，其

应为应变速率εሶp，温度T，溶质原子浓度c0以及可动位

错密度 m (假设正比于总位错密度  )的函数，即 

dsa p 0( , , , )mf T c      (21) 

在恒应变速率室温拉伸实验中，动态应变时效强化效

果会随塑性变形的增加，即 m 的增大而愈发显著。 

 

4. 结论 

 

1)Al-Zn-Mg 合金经(480℃，1h)固溶与水淬处理后，

室温放置(~23℃)会发生显著的溶质原子团簇化反应。

溶质团簇的形成与长大降低了合金的电导率，提高了

合金硬度。溶质团簇尺寸与对数时间呈线性关系，团

簇长大速率与自然时效时间成反比例关系，并在约

1000h 后基本稳定。随着自然时效时间的延长，团簇

的化学成分也发生了变化，主要体现为 Zn/Mg 原子比

的逐渐增大。 

2)Al-Zn-Mg 合金在(120℃，72h)时效条件下可达

到硬度峰值 117HV，随着时效时间的继续延长，硬度

会逐渐降低，进入过时效状态。T6 与 T7 态合金中析

出相均以亚稳η'与稳定η析出相为主，析出相数量密度

远低于 T4 态合金中团簇的数量密度。 

3) T4 态 Al-Zn-Mg 合金的拉伸屈服强度为

213MPa，接近 T6 态合金的 221MPa，并具有优异的

均匀延伸性能(~25%)。T7 态合金强度低于 T6 态合金，

但二者的塑性变形行为极为相似，它们的均匀延伸率

均在 13%左右。T4 态拉伸试样以剪切断裂为主要断裂

形式，而 T6 与 T7 态合金均为韧窝聚合型断裂。 

4)在含有不可切过型析出相的体系中，塑性变形

早期位错环在析出相周围累积，引起材料快速硬化。

但随着应变增大，位错动态回复过程逐渐占据主导地

位，导致合金加工硬化能力快速下降从而发生软化；

而对于以溶质团簇为主的自然时效态合金而言，一方

面，由于仍处于较高的过饱和状态，基体中的固溶原

子能抑制位错回复过程，提高合金饱和位错密度；另

一方面，塑性变形时伴生的动态应变时效效应能有效

增加位错运动抗力，提高流变应力。二者的综合作用

使材料呈现出优异的加工硬化性能。 
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Clusters growth kinetics and its effect on deformation behaviors in 

natural-aged Al-Zn-Mg alloy 

 

SHI Kun-kun1,2, ZHAO Xiao-long1,2, ZHANG Peng1,2, KUANG Jie1,2, 

ZHANG Jin-yu1,2, LIU Gang1,2, SUN Jun1,2 

 

(1. School of Materials Science and Engineering, Xi’an Jiaotong University, Xi’an 710049, China; 

2. State Key Laboratory for Mechanical Behavior of Materials, Xi’an Jiaotong University, Xi’an 710049, China) 

 

Abstract: The clusters growth kinetics and the deformation properties in natural-aged Al-Zn-Mg alloy were investigated 

by electrical conductivity, microhardness and tensile tests.Multiple characterization methods including SEM、TEM、APT 

and XRDwere applied to reveal the microstructure features.The results show that through 60 days of natural aging, high 

number density of solute clusters formed in 7B05 alloy and was responsible for the natural aging hardening effect. 

Natural-aged Al-Zn-Mg alloy exhibits better strain-hardening properties and uniform elongation than their thermally 

treated counterparts. The presence of shearing-resistant precipitates in thermal-treated alloys results in rapid accumulation 

of dislocation loops around precipitates at small strain whereas at large strain, the dislocation dynamic recovery process is 

dominant. In natural-aged Al-Zn-Mg alloy, the dislocation recovery is inhibited by solutes and clusters, meanwhile, the 

dynamic strain aging effect raises the resistance of dislocation movements, both leading to a greater strain-hardening 

capability. 

Key words: Al-Zn-Mg alloy; Solute atom clusters;Atom probe tomography;Growth kinetics;Strain-hardening properties 
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