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时效过程中亚晶界析出演变对 
7050 铝合金性能的影响 

 
顾  伟，李静媛，王一德 

 
(北京科技大学 材料科学与工程学院，北京 100083) 

 
摘  要：采用光学显微镜、电子背散射衍射和透射电镜，研究亚晶界析出演变对 7050 铝合金时效过程电导率和

冲击韧性的影响。结果表明：亚晶界上析出相转变后，在二级时效过程中完成长大过程，并使电导率升高，冲击

韧性降低。时效过程中亚晶界取向差增大，有利于 η′相在亚晶界形核。一级时效升温至二级时效使亚晶界 η′相转

变为 η相，且电导率升高 13.04%，冲击韧性降低 53.91%。二级时效过程中，亚晶界 η相持续转变长大、无析出

自由区宽化以及晶内析出量增加，导致电导率升高，冲击韧性降低。统计 Graff 试剂侵蚀金相中的晶界长度演变

确定亚晶界 η相的转变长大完成过程为(121 ℃, 360 min)+(177 ℃, 60 min)。 
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Effect of precipitation evolution at sub-grain boundary on  
properties of 7050 Al alloy during aging 

 
GU Wei, LI Jing-yuan, WANG Yi-de 

 
(School of Materials Science and Engineering, University of Science and Technology Beijing, Beijing 100083, China) 

 
Abstract: The effects of precipitation evolution at sub-grain boundaries on electrical conductivity and impact toughness 
of 7050 aluminum alloy during aging were investigated by optical microscopy, electron back scatter diffraction and 
transmission electron microscopy. The results show that the electrical conductivity increases and the impact energy drops 
due to the transformation and growth of precipitation. η′ phase prefers to precipitate at sub-grain boundaries as the 
misorientation increases. At the heating stage between two-step aging, the electrical conductivity rises by 13.04% and 
impact toughness decreases by 53.91% as transformation from η′ to η. The microstructure evolutions including η phase 
precipitating at sub-grain boundaries, precipitate spacing increasing and precipitation-free-zone widening improve the 
electrical conductivity but deteriorate the impact toughness. The length of grain boundaries etched by Graff solution and 
viewed in the optical microscopy was counted to ensure the transformation and growth of η phase completed at (121 ℃, 
360 min)+(177 ℃, 60 min). 
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7050 高强度铝合金由于比强度高，常用于飞机的

结构材料[1−2]。该合金经时效处理后因弥散析出使得强

度大幅提高。但合金由于晶体内缺陷的析出，自由能

更低，在时效过程中的析出相优先在晶界等缺陷处形

核，因而将降低基体内析出相的体积分数，减弱强化

效果，并导致冲击韧性恶化[3]。不仅如此，晶界和晶

界上的析出相还会影响 7050 铝合金的抗应力腐蚀和

晶间腐蚀等性能[4−5]。因此，研究晶界及晶界析出相对

改善合金性能至关重要。 
对晶界特征以及晶界上析出相的研究已经有大量

报道。de HSS 等[6]发现在时效过程中特殊晶界以及取

向差小于 3°的亚晶界上不发生析出。CANTRELL 
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等 [7]统计并建立晶界析出相密度、无析出自由区

(Precipitate-free-zone, PFZ)宽度与时效时间和取向差

的关系模型。PARDOEN 等[8]采用晶界附近的 PFZ 与

基体双层模型研究晶间断裂和晶内断裂机理，获得两

区流变特征、PFZ 宽度、析出相间距和晶界析出相体

积分数对断裂韧性的影响。LI 等[9]分析了不同的时效

处理制度下晶界析出对合金性能的影响。 

由于晶界析出相在纳米尺度，且现有文献[6−12]
中只能用透射电镜来进行观察和统计，最终建立析出

相尺寸及分布模型。但这种方法对晶界析出相形核、

长大和粗化过程的研究不但费时费力，研究区域狭窄，

而且统计结果不准确。本文作者在进一步分析之前研

究中采用的 Graff 试剂侵蚀获得晶界分布的方法[13]的

基础上，通过透射电镜对比，测试各阶段试样的冲击

功和电导率，最终验证金相中晶界演变与亚晶界上 η
相的转变和长大过程的关系，并获得亚晶界上析出相

演变完成的双级时效制度。 
 

1  实验 
 

实验采用 7050 铝合金挤压型材，其化学成分如表

1 所示。在型材横截面最厚处的中心位置截取试样。

经 477 ℃保温 60 min 的固溶处理后水淬，淬火转移

时间小于 5 s。然后在 121 ℃保温 360 min 作为一级时

效处理，再经 30 min升温至 177 ℃，最后在 177 ℃ 分
别保温 0、5、30、60 和 180 min 作二级时效处理。实

验工艺如图 1 所示。试样编号分别为 121-360、177-0、
177-5、177-30、177-60 和 177-180(编号中前者表示时

效温度，后者表示时效温度下的保温时间)。 
 
表 1  实验用 7050 铝合金型材的化学成分 

Table 1  Chemical composition of investigated 7050 Al alloy 

profiles(mass fraction, %) 

Zn Mg Cu Zr Fe Si Ti Al 

5.84 2.32 2.04 0.11 0.039 0.041 0.012 Bal.

 
各时效阶段试样按照《GB/T 12966—2008 铝合金

电导率涡流测试方法》切取检测块并在 WD-Z 涡流电

导仪上测量电导率；参照《GB/T 2975—1998 钢及钢

产品力学性能试验取样位置及试样制备》制备 V 型切

口冲击试样，根据《GB/T 229—2007 金属夏比缺口冲

击试验》方法在 SANS 2302−B 型金属摆锤冲击试验

机上进行常温冲击试验。 

所有试样经粗磨、抛光后采用 Graff 试剂(3 g 
CrO3+1 mL HF+16 mL HNO3+83 mL H2O)侵蚀，侵蚀

时间为 40 s，待侵蚀面颜色变灰后先用清水冲洗，再

用酒精清洗，最后风干。然后在 Leica DM2500M 光学

显微镜(OM)下观察晶界演变。根据金相照片中基体与

晶界之间的灰度差异采用 Image Pro Plus 软件进行识

别并统计所有晶界线的长度。采用装载 EBSP 组件的

LEO−1450 型扫描电镜采集晶粒微观取向，并分析晶

粒内小角度晶界分布状态。对制备好的 d 3 mm 圆片试

样用 30%(体积分数)配比的硝酸甲醇溶液在 MTP−1A
双喷电解抛光仪上进行双喷，通过 JEDL JEM−2010
高分辨透射电镜(TEM)观察亚晶界及其上的析出相。 

 

 

图 1 人工时效 7070 铝合金的热处理方案 
Fig. 1  Schematic diagram of artificial aging to 7050 
aluminum alloy 
 

2  结果与分析 
 

2.1  电导率与冲击韧性 
各时效试样的电导率和冲击功的实验结果如图 2

所示。从图 2 可以看出，从升温阶段开始，随时效过

程的发展，试样电导率不断升高，冲击功持续降低。

值得注意的是，在图 2 的升温过程中，电导率仅由 17.0 
MS/m 升高至 17.3 MS/m，占全过程升高总量的

13.04%；然而，冲击功则由 18.4 J 迅速降低至 15.6 J，
占全过程降低总量的 53.91%。在二级时效保温阶段，

随时间延长电导率快速上升，保温 60 min 电导率可升

至 19.3 MS/m；冲击功缓慢降低，最终降至 13.2 J。 
 
2.2  金相组织 

在时效过程中，不仅宏观性能发生变化，微观上

也出现晶界生成和第二相析出等变化，如图 3 所示。

在 121 ℃保温 360 min 后，一级时效完成，由图 3(a)
可见，其晶粒形貌尺寸均与固溶态相同[13]，仍为粗大 
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图 2  合金电导率和冲击功随时效时间的变化(以一级时效

结束时间为起始点) 
Fig. 2  Variations of electrical conductivity and impact 
toughness of alloy with aging time (considering completion of 
first aging as starting point) 

椭球形，长轴约为 200 μm、短轴约为 80 μm。但晶粒

内部出现少量未与其他晶界连接的晶界(图 3 中红色

箭头所示，称为未闭合晶界)，这种未闭合晶界从原始

粗大晶粒的晶界附近生成，向晶粒内部延伸后停止于

晶粒内部。升温至二级时效，未闭合晶界的数量明显

增加(见图 3(b))。当在 177 ℃保温 5 min 后，这种未

闭合晶界逐步与其他晶界连接并闭合(图 3 中蓝色箭

头所示)，从而使原始粗大晶粒被分割成小晶粒。这些

小晶粒主要存在于三叉晶界处，直径约为 10 μm(见图

3(c))。随着二级时效时间延长至 30 min，这种粒径为

10 μm 的小晶粒数量迅速增加，部分粗大晶粒已经被

细小晶粒完全分割(见图 3(d))。至保温 60 min 时，粗

大晶粒内已经被分割成平均粒径约为 20 μm 的小晶粒

(见图 3(e))。保温时间延长至 180 min 时，晶界形貌和

晶粒尺寸基本不再发生变化(见图 3(f))。 

 

 

图 3  时效各阶段金相组织及对应阶段的晶界分布状态 

Fig. 3  OM images of samples at various aging stages and distributions of grain boundaries (closed boundaries marked by blue 

arrows and un-closed boundaries marked by red ones): (a) 121-360; (b) 177-0; (c) 177-5; (d) 177-30; (e) 177-60; (f) 177-180 
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2.3  晶界及晶界取向差 

研究人员对 7050 铝合金时效过程的析出机制进

行大量研究[14−17]，但是对于时效过程中晶粒内生成新

晶界，并被分割细化的文献报道非常少[13]。为了进一

步明确此新生晶界的性质，通过 EBSD 分析了试样内

部晶界取向差分布，其结果如图 4 所示。从图 4 中可

以看出，一级时效结束时(图4(a)所示的121-360试样)，

试样内部有大量 2°~5°的小角度晶界。二级时效保温

至 5 min，此取向差范围的小角度晶界比例减少，同

时，大于 5°取向差的晶界增加(见图 4(b))。保温至 60 

min 后，晶界取向差进一步增加(见图 4(c))。这种小角

度晶界的生成是由于淬火产生的点阵弯曲，在时效过

程中推动了散乱位错有序排列形成位错墙，位错墙通

过继续吸收散乱位错或者不同位错墙合并进而形成 

的[13]。同时，随着时效温度升高和时间延长，小角度

晶界取向差由初期 2°~3°不断增大至 5°~10°，且随着

时效的进行合金内晶界取向差呈增加趋势(见图 4(d))。 

2.4  时效过程的析出相 

通过透射电镜能更清晰地观察不同时效状态下的

亚晶界以及析出物，包括晶内析出相和晶界析出相，

如图 5 所示。图 5(a)所示为一级时效 121-360 试样中

一条典型晶界。通过在此晶界的衍射斑分析发现，晶

界两侧的铝基体衍射斑约 5°的小角度旋转，说明此晶

界为取向差为 5°的亚晶界。由图 5(a)所示亚晶界高倍

照片可见，晶界析出相与基体成半共格关系，进一步

傅里叶变换表明此析出相为约 2 nm 的 η′相。且由图

5(a)可见，晶界析出相的间距较小，无析出自由区

(PFZ)。采用同样的晶界衍射分析方法找出 177-5 和

177-60 两试样中的亚晶界，如图 5(b)和(c)所示。在图

5(b)所示二级时效 177-5 试样中的三叉晶界上，析出相

是由 PFZ 包围的尺寸约 5 nm 的 η相。对比图 5(a)和(b)

可以看出，在由一级时效升温至二级时效并保温过程

中，晶界上的析出相由 η′相转变为 η相。由于 η相的

电位较低，在 Graff 侵蚀过程中，η相作为阳极优先溶 
 

 

图 4  典型时效阶段下晶界取向差分布以及晶界取向差期望值 

Fig. 4  Histogram of distribution and expected value of grain boundaries misorientation (3°~10° low angle grain boundary presented 

by blue lines, while more than 10° high grain boundaries presented by black lines): (a) 121-360; (b) 177-5; (c) 177-60;           

(d) Expectation of misorientation 



第 25 卷第 8 期                        顾  伟，等：时效过程中亚晶界析出演变对 7050 铝合金性能的影响 2053

 

 

图 5  晶界及晶界上的析出物的透射(TEM)及傅里叶变换(FFT)像 

Fig. 5  TEM and FFT images of precipitation at sub-grain boundaries of samples: (a) 121-360 (η′ is confirmed and misorientation is 

less than 5°); (b) 177-5 (PFZs around η are observed); (c) 177-60 (precipitate spacing increases) 

 

解[4]，因而金相中的晶界开始出现(见图 3(c))。图 5(b)

中两条宽度约 200 nm 的晶界为由位错墙合并形成的

小角度晶界，这些晶界上也存在析出相，但 PFZ 不明

显。由透射衬度可知，红线标识晶界的取向差大于另

两条晶界的，且 PFZ 更宽，约为 50 nm，析出相也更

大。图 5(c)中试样 177-60 的亚晶界上析出相的间距更

大，且 PFZ 宽度达 100 nm。因此，晶界取向差越大，

晶界中固溶原子扩散越快，析出物长大更快，PFZ 区

也更明显。结合图 3(a)和(c)可知，由于 PFZ 的生成使

晶界析出相与 PFZ 之间电势差进一步变大[4]，因而，

更易被 Graff 试剂侵蚀。此外，由图 5 可见，随着时

效的发展，晶内析出相也明显长大。 
 

3  讨论 
 

从实验结果可以看出，时效处理强烈影响铝合金

的电导率。这是由于铝合金在时效过程中第二相析出

降低基体晶格畸变，造成固溶原子对自由电子的散射

作用减弱[3, 5, 18]。图 2 中 7050 铝合金由 121 ℃升温至

177 ℃过程中电导率增幅较小，说明此阶段析出较少。

此升温过程经过了 30 min，采用文献[19]中的计算方

法可等效为 121 ℃时效时间(teq)，具体公式如式(1)  

所示：  
0.95

f f
eq

iso f

1 10.786 exp
R Et
E R

θ θ
β θ θ

⎡ ⎤⎛ ⎞⎛ ⎞= −⎢ ⎥⎜ ⎟ ⎜ ⎟
⎝ ⎠ ⎝ ⎠⎣ ⎦

       (1) 

 
式中：θf 为升温后的温度，θf=177 ℃；θiso 为等效时

效温度，θiso=121 ℃；β 为升温速率，30 min 升温阶

段的升温速率 β=1.87 ℃/min；E 为该过程的反应激活

能，E=75 kJ/mol[17]；R 为气体摩尔常数，R=8.314 

J/(mol·K)。最终计算所得等效时间(teq)为 189.6 min，

即 177-0 试样的时效工艺可以看作在 121 ℃保温

549.6 min(即 121 ℃保温 360 min+等效时间 189.6 

min)。由于在 121 ℃下时效主要发生 GP 区析出和部

分 GP 区转化为 η′相，其析出和转化过程非常缓     

慢[14−15]，因而，电导率增幅较小。由图 5(a)可见，

121-360 试样中亚晶界析出相为 η′相；但图 5(b)所示的

177-5 试样亚晶界析出相为 η 相。因此，在一级时效

到二级时效的升温阶段，亚晶界上 η′相转变为 η相，

但是基体中 GP 区和 η′相却并未转变[14]。由于 η相造

成的晶格畸变程度小于半共格 η′相的，因此，传导电

子散射程度减小，合金电导率略微升高。由图 2 和 5

可知，随二级时效的发展，基体内固溶原子大量析出，

电导率快速升高。 

但 7050 铝合金在时效过程中的冲击功的变化趋

势与电导率相反，升温阶段冲击功的降幅远大于电导

率增幅(见图 2)。由图 5 可知，升温阶段亚晶界上 η′

相转变为 η相是造成合金冲击韧性降低的主要原因。

同时，η相周围易产生 PFZ，如图 5(b)所示，这些 PFZ

的产生和宽度增加也是造成合金冲击韧性降低的另一

重要原因[8, 20]。另外，在二级时效保温时，晶界取向

差由 2°~3°向 5°~10°转变，且合金基体内亚晶界长度

增加，如图 4 所示，说明合金内一些由位错列合并形

成的小于 2°的小角度晶界转变为取向差在 2°~3°的小

角度晶界[14]，从而产生新的晶界析出相的形核点。新

生 η′相在新形成的 2°~3°的小角度晶界上形核析出，

并在二级时效温度下迅速转变为 η相，这也是冲击韧
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性降持续低的原因。 

由于晶界析出相的转变是冲击韧性降低的重要原

因。在双级时效的升温阶段，晶界析出相由 η′相转变

为 η相，且二级时效还将产生新的晶界形核点。因此，

分析 η′相形核过程也就非常重要。η′相在晶界的形核

时间 τ可用式(2)计算[21]： 
 

4 2 2
nuc A

2 3
bnuc 0 b v

32
sin

k a N
D d x V G

αθ

θ

θ σ
τ

ψ
=

Δ
                     (2) 

 
式中：k 为玻尔兹曼常数；a 为基体相的点阵常数；σαθ
为基体与析出相的界面能；NA 为阿伏伽德罗常数；

Dbnuc为形核温度 nucθ 下固溶原子在晶界的扩散系数；

d0 为界面快速扩散层宽度(即晶界宽度)；xb 为晶界上

固溶浓度；Vθ为析出物的摩尔体积；ψ 为由析出物形

状决定的角度； ΔGv 为形成 η′的驱动力，且

vGΔ = nuc( / 2 )R Vθθ ⋅  
nucbln( / )x xαθαθ ，其中

nuc
xαθαθ 为温度

nucθ 时与析出相形核点和基体平衡的速率控制元素

Mg 的浓度。 

由式(2)可得，晶界溶质原子扩散系数 Dbnuc 与晶

界取向差成正比，但与形核核心形成时间成反比。另

外，图 4 中晶界平均取向差随时效时间的延长而增大，

其晶界溶质原子扩散系数也增大，因而形核时间缩短。

参照文献[21−23]中的数据计算 7050 铝合金晶界析出

相 η′析出形核完成时间约为 35 min。 

根据 RUSSELL[24]的晶界析出模型，单位晶界面

积上的形核数量 N0与单位晶界面积原子总数 N、形核

相中固溶摩尔分数 xθ、晶界析出物形核 Gibbs 自由能

ΔG*以及形核温度 nucθ 有关，其具体公式如式(3)所示： 
 

*
0

θ nuc
expN GN

x kθ
⎛ ⎞Δ= −⎜ ⎟
⎝ ⎠

                        (3) 

 
式中：k 为波尔兹曼常数。 

对于本研究所用 7050 铝合金，晶界析出相为 η′。

根据式(3)可知，温度升高时单位面积形核点增加，使

得二级时效形核点比一级时效的多。同时，一级时效

时散乱位错受淬火残余应力推动，聚集合并形成新的

小角度晶界[13]，那么二级时效过程中，晶界析出相的

形核点增多，η′相在晶界上的析出更分散使得晶界析

出相间距增大，η′相在晶界上的析出体积分数也更大。

另外 η′相在晶界的析出、转变和粗化需要吸收更多固

溶原子，因此，晶界析出物尺寸和体积分数增大将伴

随 PFZ 宽度增大。裂纹总在析出相周围的微孔形核，

7050 铝合金因晶界析出物尺寸和体积分数增加以及

PFZ 宽化使得裂纹有更多形核核心，最终导致冲击韧

性降低[25]。 

η′相优先在取向差大于 2°的亚晶界上析出[15]，如

图 5(a)所示。升温阶段晶界上析出的 η′相开始转化为

η 相，对应图 3 中的晶界含量开始增加。随着二级时

效的进行，7050 铝合金中固溶于晶粒内的合金元素被

析出相吸收，且动态晶界更易产生晶界析出物[26]，因

此，η′相在新生小角度晶界上形核并迅速转变为 η相，

同时，在二级时效温度下，原亚晶界上的析出物发生

Ostwald 熟化[21]，使得其尺寸增大，对应的图 3 中亚

晶界显现更多。统计图 2 中各时效阶段试样金相照片

上相同面积内的晶界线长度(见图 6)可知，晶界总长度

增加约 1.5 倍。图 3 与 5 相应阶段的分析说明，Graff

试剂是通过侵蚀晶界上已形成 PFZ 的 η相来显现亚晶

界。由图 6 可见，二级时效 60 min 与二级时效 180 min

晶界长度基本相同，此统计曲线与文献[6]中大量统计

TEM 晶界析出相与时效时间关系曲线以及模型计算

曲线趋势相同。但晶界演变稳定时间略大于 η′相在晶

界的形核时间的计算值，这是由于亚晶界 η′相转变为

η 相也需一定保温时间，因此，由金相观察的上述现

象说明二级时效保温 60 min亚晶界析出物 η′形核迅速

转变为 η相并长大。 
 

 
图 6  时效过程中晶界总长度统计 

Fig. 6  Statistical length of all grain boundaries during aging 

process 

 

4  结论 
 

1) 7050 铝合金双级时效的升温阶段，亚晶界上半

共格 η′相转化为非共格 η相，使合金的电导率小幅升
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高 13.04%，但同时造成冲击韧性迅速降低 53.91%。 

2) 二级时效阶段，晶内大量析出使电导率迅速升

高至 19.3 MS/m，但亚晶界的取向差增大有利于 η′相

形核析出，转变为 η相且持续长大，造成 PFZ 变宽，

使得冲击功持续降低至 13.2J。 

3) 采用 Graff 试剂侵蚀金相的亚晶界长度统计可

确定，7050 铝合金固溶淬火后经(121 ℃, 360 min)+ 

(177 ℃, 60 min)的双级时效，亚晶界 η′相转变为 η相

且长大。 
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