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预时效温度及回归加热速率对 
7150 铝合金显微组织及性能的影响 
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摘 要：采用硬度、电导率、室温拉伸测试、差示扫描量热分析(DSC)、极化曲线及透射电镜(TEM)观察研究预 

时效温度及回归加热速率对 7150铝合金显微组织及性能的影响。结果表明：合金的抗拉强度对预时效温度敏感， 

耐腐蚀性能对回归加热速率敏感。再时效后合金的抗拉强度随预时效温度的升高而增加，耐腐蚀性能随回归加热 

速率的提高而降低。经(65℃，24 h)+(4.25  /min) ℃  (190℃，50 min)+(120℃，24 h)的三级时效处理后，7150 铝合 

金的电导率(IACS)大于 36%，抗拉强度损失小于峰时效态(T6)合金强度的 3%。 
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Effect of pre­aging temperature and retrogression heating rate on 
microstructure and properties of 7150 alloy 
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Abstract: Hardness, electrical conductivity, room temperature tensile properties testing, differential scanning calorimetry 
(DSC), polarization curve and transmission electron microscope (TEM) observation were used to investigate the effect of 
pre­aging temperature and retrogression heating rate on the microstructure and properties of 7150 aluminum alloy. The 
results reveal that the tensile strength is sensitive to the pre­ageing temperature, while the corrosion resistance is sensitive 
to  the  retrogression heating  rate. The  tensile  strength  of  the  re­aging  treated alloy  increases with  the  rise  of pre­aging 
temperature,  and  the  corrosion  resistance deteriorates with  the  increase  of  retrogression  heating  rate. After  (65 ℃,  24 
h)+(4.25  /min) ℃  (190 ℃,  50  min)+(120 ℃,  24  h)  aging  treatment，the  electrical  conductivity  (IACS)  of  the  7150 
aluminum alloy exceeds 36%, and the reduction of ultimate strength is less than 3% of the strength of T6 treatment alloy. 
Key words: 7150 aluminum alloy; retrogression; pre­aging temperature; mechanical properties 

CINA 等 [1−2] 针对  7000 系铝合金提出回归再时效 
(RRA)工艺，经 RRA处理后，合金晶内、晶界组织分 

别与  T6、T7 态的相似，使合金在保证较高强度的同 

时具有良好的抗应力腐蚀性能。 1989年， SRIVATSAN 
等 [3] 在RRA的研究基础上以T77为名注册了世界上第 

一个三级时效热处理工艺实用规范，回归再时效工艺 

开始走向实用化阶段。目前，欧美已在航空航天领域 

广泛使用 7150­T7751厚板和挤压件 [4] ，T7751态铝合 

金不但具有很好的力学和腐蚀性能匹配度，而且厚板 

性能均匀，各向异性低。在国内  RRA 的研究起步较 
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晚，虽然针对回归处理时间和温度方面进行了大量的 

研究工作，但是至今未见 RRA工艺在 7000系铝合金 

中厚板方面的工业化应用，而超强高韧铝合金中厚板 

是具有代表性的航空高性能铝合金制品之一，该类制 

品力学和抗腐蚀性能的提高及性能均匀性的改善对大 

飞机工程起着关键作用。 

李国峰等 [5−6] 在预时效为 T6状态的条件下研究了 

回归加热过程中 7050铝合金微观组织的演变规律， 得 

出了 57  /min ℃ 的回归升温速率可保证合金的力学和 

抗应力腐蚀性能的结论。在此基础上，XU等 [7] 的研究 

进一步表明：较低的回归加热速率可使厚板表层和心 

部的升温速率趋于一致， 降低升温过程中的温度梯度， 

从而有利于铝合金中厚板均匀性的提高。韩小磊等 [8] 

认为预时效为欠时效态的回归再时效制度可使  7150 
合金获得强度和抗腐蚀性能的良好匹配。上述研究成 

果为Al­Zn­Mg­Cu合金 T77制度的探索和工业化应用 

提供了理论基础，但是 Al­Zn­Mg­Cu系中厚板性能均 

匀性的研究应综合考虑以下两个方面： 1) 保证中厚板 

依然具有较优的力学性能和抗腐蚀性能； 2) 降低性能 

的各向异性，特别是降低各向性能的不均匀性。因此， 

应探索更为合适的预时效处理规范及其与回归加热速 

率的匹配制度。 本文作者针对 7150铝合金中厚板回归 

过程中第二相的回溶与析出不均匀所造成的材料显微 

组织性能各向异性这一高性能铝合金热处理的难题， 

研究预时效温度及其与回归加热速率的匹配对该系合 

金显微组织及性能的影响，为改善 Al­Zn­Mg­Cu合金 

厚板的性能均匀性提供实验及理论基础。 

1  实验 

1.1  材料及热处理 

实验材料为东北轻合金有限公司提供的  7150 铝 

合金 80 mm厚板(6.22 Zn，1.9 Mg，2.54 Cu，0.08 Zr， 
0.01 Fe，0.01 Si，余量 Al；质量分数，%)，已经工业 

固溶、淬火及预拉伸。在 LTD­RD面切取 20 mm×15 
mm×2 mm片状试样在 473℃、30 min条件下进行重 

固溶处理以消除自然时效的影响 [9−10] ，室温水淬后立 

即进行预时效，预时效制度分别为 65℃、24 h欠时效 

和 120 ℃、24 h 峰时效；由随空气炉缓慢升温及盐浴 

加热控制回归升温时间，升温速率分别为 4.25  /min ℃ 

及 1 024  /min ℃ ，回归制度为 190 ℃、0~120 min；再 

时效制度为 120℃、24 h 峰时效；65℃、24 h欠时效 

慢和快速回归再时效分别标记为  HT­1 和  HT­2，120 
℃、 24 h峰时效慢和快速回归再时效分别标记为 HT­3 

和 HT­4。 取相同回归时间且具有代表性的回归再时效 

样品进行力学性能及抗腐蚀性能比较，回归及再时效 

状态分别标记为 R­xmin 和 RRA­xmin，其中，xmin 代 

表回归时间。 

1.2  显微组织观察 

采用  TecnaiG 2  20 型透射电镜观察典型再时效样 

品的显微组织，加速电压为 200 kV，透射电镜样品直 

径为 3 mm，厚度为 0.08 mm，在含 20%HNO3(体积分 

数)的甲醇溶液中进行双喷减薄，温度控制在−25℃以 

下，电压为 15~20 V。 

1.3  性能检测 

在  HV−10B 小负荷维氏硬度计上测试试样的硬 

度，载荷为 30  N，加载时间为 15  s；采用 7501涡流 

导电仪测量试样的电导率； 在 CSS−44100型试验机上 

测量合金的室温拉伸性能，按 GB/T228—2002标准进 

行，取样方向为 L向。 

在 NETZSCH  STA  449C 型热分析仪上对合金进 

行差示扫描热分析，试样为 d  5  mm的圆片，质量约 

为  30  mg。用纯铝作参比样品，试样升温速度为  10 
℃/min，温度范围为 50~470℃。 

在  CHI66C 电化学工作站上进行极化曲线扫描， 

实验在质量分数为 3.5%的 NaCl溶液中进行，采用 Pt 
作为辅助电极、饱和甘汞电极为参比电极的三电极体 

系。试样暴露面积为  1  cm 2 。极化曲线测试的动电位 

扫描速度为 2 mV/s，扫描范围为(开路电位±0.3) V。 

2  实验结果 

2.1  预时效态合金的显微组织和力学性能 

图 1所示为 7150铝合金经 65℃、 24 h 和 120℃、 
24 h预时效处理后晶内、晶界析出相的显微组织。欠 

时效态合金的晶内可观察到大量  Al3Zr  质点, 尺寸为 
10~20 nm，晶内析出相细小弥散，晶界析出相呈连续 

分布，未见晶界无沉淀析出带；峰时效态合金晶内、 

晶界析出相都较欠时效态的粗大，晶界析出相也呈链 

状连续分布(图 1(b))，无沉淀析出带不明显。 

由[112]Al 晶带轴衍射斑点可知，欠时效态合金在 
2/3{311}处出现  GP 区的衍射斑点；在  1/3{220}处沿 
{111}方向出现与 η′相相关的微弱芒线。峰时效态下， 

在  1/3{220}和  2/3{220}处沿{111}方向出现明锐的衍 

射斑点 [11] 。由形貌及衍射斑点可以判断欠时效态晶内 

析出相为  GP 区，因此对应较低的硬度(163.43HV)；
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而峰时效态下晶内析出相主要为  η′相，硬度较高 
(195.09HV)。两种预时效状态下的电导率都较低，分 

别为 26.38%(IACS)和 28.11%(IACS)。 

2.2  硬度和电导率 

各回归再时效制度下  7150 铝合金的硬度和电导 

率曲线分别如图 2和 3所示。 

由图 2可知， HT­4的回归态合金硬度曲线随回归 

时间的延长经历了先下降后上升再下降的过程，各阶 

段的微观组织演变分别对应于小于临界尺寸预时效析 

出相的回溶、亚稳相  η′相的析出、η′相的粗化及向  η 
相的转变；再时效硬度曲线则经历了先上升再下降的 

图 1  预时效合金的 TEM像 

Fig. 1  TEM images of pre­aged alloy: (a) 65℃, 24 h; (b) 120℃, 24 h 

图 2  不同预时效及升温速率下 7150铝合金的回归及再时效硬度曲线 

Fig. 2  Hardness curves of RRA­treated 7150 aluminum alloys under different pre­aging and retrogression heating rate conditions: 

(a) HT­1; (b)HT­2; (c)HT­3; (d)HT­4 

η′
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过程，分别对应于  η′相的再析出、η′相的粗化及向  η 
相的转变 [12−13] 。HT­1、HT­2和 HT­3的回归硬度曲线 

则只存在上升→下降两个阶段。其中，HT­1 和  HT­2 
样品预时效析出相体积分数较小、尺寸小(图  1(a))， 
HT­1 样品在 40  min 的回归升温过程中就发生了预析 

出相的继续析出、长大以及回溶，而  HT­2 样品几乎 

在瞬时升至回归温度，因此在回归开始的极短时间内 

就可以回溶完全， HT­3样品虽然预析出完全(图 1(b))， 

但是由于回归加热速率慢、时间长，预时效析出相在 

升温过程中也发生了回溶、η′相的析出及长大，因而 
HT­1、HT­2 和 HT­3 样品都未表现出硬度谷值。合金 

各再时效硬度曲线则具有相同的演变趋势。 

为描述方便，将 HT­1、HT­2和 HT­3样品回归硬 

度谷值点对应的时间都规定为  1  min，各阶段关键点 

的硬度值及对应时间见表 1。 

由表 1 可知，在相同预时效温度下，慢速回归条 

件下样品达到回归态硬度峰值的时间较快速回归达到 

回归态硬度峰值的时间较短，且再时效硬度峰值对应 

的时间也较短。HT­3，HT­4样品的回归及再时效硬度 

都高于 HT­1和 HT­2样品的回归及再时效硬度，这说 

明硬度响应速率对回归加热速率敏感，而硬度对预时 

效温度敏感。 

图3所示为7150铝合金电导率随回归时间的演变 

曲线。由图 3 可知，各制度下的回归及再时效态合金 

的电导率随回归时间的延长单调增加。对于时效态合 

金，其电导率与析出相对电子的散射作用相关，不同 

表 1  不同处理条件下合金的典型硬度值及对应时间 

Table  1  Typical  hardness  and  corresponding  time  of  alloys 

under different treatment conditions 

Treatment  H1(HV)  t1/min  H2(HV)  t2/min  H3(HV)  t3/min 

HT­1  185.2  1  188.7  10  199.6  3 

HT­2  152.5  1  181.7  40  195.4  5 

HT­3  182.1  1  193.6  20  200.5  10 

HT­4  174.0  3  193.4  30  201.6  13 

H1:  Valley  value  of  retrogression  curve;  H2:  Peak  value  of 
retrogression curve; H3: Peak value of re­aging curve; t1, t2 and 
t3 are the times to reach H1, H2 and H3, respectively. 

图  3  不同预时效及升温速率下7150铝合金的回归及再时效电导率曲线 

Fig. 3  Electrical conductivity curves of RRA­treated 7150 aluminum alloys under different pre­aging and retrogression heating rate 

conditions: (a) HT­1; (b) HT­2; (c) HT­3; (d) HT­4
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RRA  制度下晶界析出相尺寸及分布的差异使电子在 

晶界附近传导时所受阻碍作用大小不同，从而导致电 

导率的大小和响应速率不同 [14−15] 。HT­1 和 HT­3 样品 

的电导率响应较快， 按照美铝 7150­T77制度规定合金 

的电导率(IACS)不低于 36% [16] 的标准，HT­1 和 HT­3 
样品分别在回归 40  min 及 50  min 后再时效就能达到 

标准， 而HT­2和HT­4样品的电导率(IACS)则在90 min 
才达到 36%。当回归时间为 50 min 时，HT­1、HT­2、 
HT­3 和  HT­4 样品的电导率(IACS)分别为  36.90%、 
34.31%、36.21%和 34.31%。由此推断，电导率敏感于 

回归加热速率，慢速加热有利于电导率的升高。 

2.3  室温拉伸性能 

考虑回归 50 min再时效条件下HT­1和HT­3样品 

的电导率都达到 36%，对各预时效及回归加热速率下 
RRA­50 min样品进行室温拉伸测试，结果见图 4。 

图 4  不同预时效及回归升温速率下 RRA­50 min样品的拉 

伸性能 

Fig.  4  Tensile  properties  of  RRA­50  min  samples  under 

different pre­aging and retrogression heating rates conditions 

由图 4可知： T6态合金的抗拉强度和屈服强度最 

高，分别为 622和 598.2 MPa；RRA态合金强度均低 

于 T6 态合金强度，其中，HT­4 样品的抗拉强度和屈 

服强度较高，分别为 609.4 和 572.4  MPa，HT­1 样品 

的抗拉强度略低于  HT­3 的，这两种状态合金的抗拉 

强度分别为 602和 605.2 MPa，但是，HT­3样品的屈 

服强度只有  548.9  MPa，远远低于  HT­1 的屈服强度 
(572.4 MPa)，HT­2样品的抗拉强度最低。各热处理状 

态下样品的伸长率相差不大，在  13%~13.67%之间。 

力学性能测试表明：抗拉强度对预时效温度敏感，预 

时效为峰时效的  RRA 处理样品的抗拉强度高于预时 

效为欠时效态  RRA 样品的抗拉强度，这与硬度测试 

的结果是一致的。 

2.4  电化学测试 

不同预时效及回归加热速率条件下，RRA­50 min 
试样的极化曲线如图 5 所示。其中，慢速回归加热条 

件下试样的自腐蚀电位(＞−0.5  V)高于快速回归加热 

条件试样的自腐蚀电位  (＜−0.7 V)， 自腐蚀电位越低， 

腐蚀倾向越大 [17] 。 

图 5  不同预时效及回归升温速率下 RRA­50 min样品的极 

化曲线 

Fig.  5  Polarization  curves  of  RRA­50  min  samples  under 

different pre­aging and retrogression heating rates conditions 

对图 5 所示极化曲线进行分析可知，各状态试样 

的腐蚀电流密度  J(电流除以试样暴露面积)的关系如 

下：JHT­2(5.187  μA/cm 2 )＞JHT­4  (3.975  μA/cm 2 )＞JHT­3 
(3.592 μA/cm 2 )＞JHT­1(2.278 μA/cm 2 )， 腐蚀电流密度越 

高，腐蚀越快，因此，快速回归加热条件下的腐蚀速 

率较快。这从动力学方面进一步验证了电导率的测试 

结果。电化学测试结果表明，7150铝合金的抗腐蚀性 

能对回归加热速率敏感，慢速回归加热有利于合金抗 

腐蚀性能的提高。 

2.5  DSC分析 

图  6  所示为不同预时效和回归加热速率下 
RRA­50  min 样品的 DSC曲线。190~210 ℃温度范围 

内的 A峰代表 GP 区和 η′亚稳相的回溶；220~280 ℃ 

温度区间内的 B 峰对应 η′相的再次析出，C 峰对应 η 
平衡相的析出及  Ostwald熟化。 吸热峰 D对应 η相的 

回溶；高温放热峰 E则代表 S相的析出 [18] 。 

由于加热过程中可同时发生多个反应，因此，部 

分峰之间发生了重叠，导致峰形不明显。反应峰面积 

对应沉淀相析出或溶解的体积分数，对 A峰进行峰面
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图 6  不同预时效及回归速率下RRA­50 min样品的DSC曲 

线

Fig.  6  DSC  curves  of  RRA­50min  sample  under  different 

pre­aging  and  retrogression  rate  conditions:  (a)  Peak  areas  of 

shadow corresponding  to dissolution of metastable phases; (b) 

Peak  areas  of  shadow  corresponding  to  dissolution  of  stable 

phase 

积(A)拟合得到：A4＞A3＞A1、A2，其中 A1、A2 相差不 

大，因此，可半定量地推测，预时效为峰时效状态试 

样经再时效后，其组织中的 GP 区及 η′相的总体积分 

数相对较大，且快速升温回归处理样品的 GP 区及 η′ 
相体积分数也较慢速升温回归处理样品的 GP 区及 η′ 
相体积分数大；预时效为欠时效状态试样经不同回归 

加热速率及再时效后， GP区及 η′相的总体积分数相差 

不大。再对 D峰(η 相的回溶峰)进行峰面积(D)拟合得 

到：D3＞D2＞D4＞D1, 这说明 HT­2 和 HT­3 样品的 η 
相体积分数大于 HT­1 和 HT­4 样品的体积分数。η′相 

为 Al­Zn­Mg­Cu 系的主强化相，η′相体积分数越大， 

则材料的强度相应越高，而 η 相与基体不共格，其强 

化作用较 η′相的弱，因此对应较低的力学性能。综合 
A、D 反应峰面积拟合结果可知：HT­3 和 HT­4 样品 

由于 GP 区及 η′相体积分数较大，因此对应较高的强 

度和硬度，而虽然 HT­1和 HT­2样品非平衡相体积分 

数差别不大，但是由于 HT­2 样品中 η 相体积分数较 

大，因此，其抗拉强度低于  HT­1 样品的抗拉强度。 
DSC分析结果与硬度及力学性能测试结果一致。 

2.6  显微组织观察 

图 7 所示为不同 RRA 制度下晶内、晶界析出相 

形貌  TEM 明场像及选区衍射斑点。对晶内析出相进 

行统计得到 HT­1、HT­2、HT­3和 HT­4制度下析出相 

尺寸分别为 12.3、12.8、13.5和 12.3 nm。虽然预时效 

温度及回归速率不同，但各制度样品都经相同的回归 

时间和峰值再时效，因此各状态下晶内析出相比  T6 
态晶内析出相(图 1(b))尺寸稍大，但彼此差别不大。 

预时效为欠时效处理的回归再时效样品(图 7(a)， 
(b))对应[ 1 12]Al 晶带轴选区衍射斑点，HT­1 和  HT­2 
样品在 1/3{311}和 2/3{311}处出现GP区的模糊斑点， 

其中 HT­1 样品在 1/3{220}和 2/3{220}处沿{111}方向 

出现η′相的明锐斑点， 而HT­2样品(图7(b))在1/3{220} 
处的 η′相斑点较模糊， 只在{111}方向出现对应 η′相的 

芒线 [19] ；预时效为峰时效的回归再时效样品对应 
[011]Al 晶带轴选区衍射斑点， 在 1/3{31 1 }和 2/3{31 1 } 
处均出现 η′相的明锐斑点 [20] 。衍射斑点的强弱可间接 

反映析出相的体积分数，因此，HT­1、HT­3 和  HT­4 
样品中 η′相体积分数较大，HT­2样品中 GP区的体积 

分数相对较大，而 GP 区的强化效果低于 η′相的强化 

效果，这解释了 DSC曲线中虽然 HT­2样品的 A峰面 

积与 HT­1样品的 A峰面积相似但强度较低的原因。 

经 65 ℃、24 h 和 120℃、24 h 慢回归再时效，晶 

界析出相呈粗大、不连续分布(HT­1和 HT­3)，晶界无 

沉淀析出带较宽， 分别约为 65.68和 57.58 nm(图 7(e)， 
(g))。其中，65 ℃、24 h慢回归再时效样品的晶界析 

出相完全断开；经 65℃、24 h 和 120℃、24 h快回归 

再时效后，晶界析出相尺寸相对较小，HT­4样品的晶 

界析出相呈断续分布，而  HT­2 样品的晶界析出相则 

呈连续分布状态，晶界完全被析出相覆盖，且快速回 

归再时效试样的无沉淀析出带明显变窄， 约为 40 nm。 

研究表明 [21] ：完全断开的晶界析出相在应力腐蚀开裂 

过程中能有效阻碍阳极通道的形成，有利于提高合金 

的抗应力腐蚀性能。 

3  分析与讨论 
UNGÁR等 [22] 的研究表明：在 20~70 ℃的时效温 

度范围内，Al­Zn­Mg­Cu 合金的主要析出反应是  GP 
区的形核和长大， 其体积分数与时间呈对数增长关系。 

当时效温度在 80~100℃时，GP区体积分数与时间呈
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图 7  7150铝合金 RRA­50 min试样晶内、晶界析出相的 TEM明场像及选区衍射斑点 

Fig. 7  Bright field TEM images and selected area diffraction spots of precipitates in matrix and grain boundary of 7150 aluminum 

alloy of RRA­50 min  samples: (a) Precipitates  in matrix of HT­1;  (b) Precipitates  in matrix of HT­2; (c) Precipitates  in matrix of 

HT­3; (d) Precipitates in matrix of HT­4; (e) Precipitates at grain boundary of HT­1; (f) Precipitates at grain boundary of HT­2; (g) 

Precipitates at grain boundary of HT­3; (h) Precipitates at grain boundary of HT­4
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线性增长关系，而 η′相在 100~160 ℃范围内才开始形 

成。结合 TEM明场像和衍射斑点可知，65 ℃、24  h 
预时效样品的晶内析出相基本为细小的  GP  区  (图 
1(a))，在快速升温过程中，绝大部分  GP 区来不及回 

溶或长大转变为 η′相的形核核心。回归过程中，小于 

临界尺寸的预析出 GP 区大量溶解，这极大地提高了 

溶质原子固溶度， 为回归过程中 η′ 相的大量析出以及 
η 相的直接析出提供条件。由于回归过程中溶质原子 

被消耗，且缺乏足够的 η′相形核核心，导致再时效过 

程中 η′强化相的再次析出动力下降，因此，HT­2样品 

的 η′体积分数较小，而 GP 区和 η 相体积分数较大， 

粗化程度高，因此，HT­2样品的硬度和强度较低。慢 

速回归升温条件下，GP区有足够的时间形核和长大， 

在回归处理时，只有一部分小于临界尺寸的 GP 区回 

溶，而大尺寸 GP 区粗化，由于 GP 区的存在降低了 

溶质原子的过饱和度，η′ 相及 η相不会在回归过程中 

大量析出，回归结束后的组织既为再时效提供了大量 
η′ 相的形核核心，又保证了溶质原子饱和程度，使得 
HT­1样品中 η′ 相的体积分数大于HT­2样品中 η′相的 

体积分数，且 η相较少，因此其硬度及强度高于 HT­2 
样品的硬度及强度。120 ℃、24 h 预时效样品晶内析 

出完全，存在大量 η′相及一小部分 GP 区，在快速加 

热条件下，其回归初始组织与预时效基本相同，小尺 

寸析出相在回归过程中回溶，其回归结束组织与  65 
℃、24 h 预时效慢速回归结束相类似，但是由于预时 

效产生大量的 η′相部分可能仍存在于再时效组织中， 

因此，HT­4样品的硬度和强度更高。峰时效后慢速回 

归则导致析出相粗化的程度增大，再时效后溶质浓度 

的下降及缺乏有效的形核核心，导致  HT­3 样品中  η′ 
相的体积分数较小，η 相增多，因此，其硬度和强度 

低于 HT­4样品的硬度和强度。 

由于  Al­Zn­Mg­Cu  系合金具有晶界优先析出倾 

向，因此，低温长时间的欠时效处理以及峰时效状态 

下其晶界析出都较为充分(图 1)，与快速加热相比，慢 

速回归加热实际上延长了回归时间，更多的溶质原子 

有足够的时间向晶界扩散，使得晶界析出相在回归过 

程中的粗化及不连续程度大大增加，同时增加了 PFZ 
的宽度。此外，Al­Zn­Mg­Cu 合金晶界析出相 Cu 元 

素含量的增加将降低晶界析出相的电化学活性，提高 

其自腐蚀电位(图 5 中 HT­1 和 HT­3 样品)，从而降低 

阳极反应速率，提高抗 SCC 腐蚀性 [23−26] 。由于 Al 基 

体中Cu元素在 150℃时才开始向晶界沉淀相扩散 [19] ， 

当回归加热速率为 4.25  /min ℃ 时，Cu元素向晶界沉 

淀相扩散的时间是 9.4 min，这极大地增加了 Cu向晶 

界析出相的扩散量。由阳极溶解理论可知，由于慢速 

升温回归有效降低了晶界阳极相的电化学活性，降低 

阳极溶解速率、粗化、断开的晶界析出相有利于阻断 

腐蚀通道， 从而使合金的抗腐蚀性能大幅提高，因此， 
HT­1和 HT­3样品表现出比 HT­2和 HT­4样品更高的 

电导率及更低的腐蚀电流密度。 

由以上分析可知，预时效温度对再时效后合金的 

抗拉强度有明显的影响，再时效后抗拉强度随预时效 

温度的升高而提高；回归加热速率对晶界析出相的形 

貌及分布影响更大，晶界析出相的粗化程度和分布的 

不连续性随加热速率的降低而增大。 

4  结论 

1)  预时效温度和回归加热速率对回归再时效合 

金的力学和抗腐蚀性能影响显著。再时效态合金的抗 

拉强度对预时效温度敏感，而其抗腐蚀性能对回归加 

热速率敏感。合金的抗拉强度随着预时效温度的提高 

而增高， 抗腐蚀性能随着回归加热速率的降低而提高。 

预时效温度与回归加热速率的优化组合，可使合金获 

得强度与抗腐蚀性能的良好匹配。 

2) 经欠时效/峰时效+(4.25  /min)190 ℃ ℃回归+峰 

时效的三级时效处理后，合金的抗拉强度损失均小于 

峰时效态(T6)合金强度的  3%，电导率(IACS)大于 
36%。其中，经(65 ℃，24 h)+(4.25  /min) ℃  (190 ℃， 
50 min)+(120 ℃，24 h)的回归再时效处理后，合金的 

抗拉强度、屈服强度、伸长率和电导率(IACS)分别为 
601.9 MPa、573.1 MPa、13.3%和 36.9%。此回归再时 

效制度在保证强度和电 导率的同时， 由于慢速回归加 

热延长了的回归处理时间， 减小了厚板高向温度梯度， 

因此，有利于 7150铝合金厚板均匀性的改善， 适用于 

工业化生产。 
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