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摘  要：采用拉伸测试、金相显微镜、XRD 及 TEM 等方法，研究时效处理对经历固溶+冷轧的 7075 铝合金显微

组织和力学性能的影响规律。力学性能测试表明：80、100、120 ℃时效均能显著提高合金强度并保持一定塑性。

(475 ℃, 1 h 固溶处理)+80%压下量冷轧+(80 ℃, 48 h)时效合金的抗拉强度、屈服强度和伸长率分别为 773 MPa、

720 MPa 和 5%。显微组织分析表明：相较于冷轧合金，时效合金强度的提高源于冷轧加工硬化(高的位错密度、

高的轧制织构体积分数及细化的晶粒尺寸)和析出强化的共同作用；时效合金伸长率的改善与位错回复程度和析出

相特征同时相关。此外，根据时效析出和位错回复特征，分析了时效过程中合金强度和伸长率的变化规律。 
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时效硬化 7000 系 Al-Zn-Mg-Cu 合金具有低密度、

高强度、高韧性以及良好的耐蚀性和塑性变形性能，

广泛应用于航空航天、轨道交通、军工装备等领域[1−2]。

通常情况下，时效硬化铝合金强度主要来源于纳米级

析出相的强化作用。因此，增大元素含量能够增加析

出相数量，从而提高合金强度[3−5]，然而，溶解度极限

使得增大合金元素含量只能在有限范围内进行，也就

是说，通过析出强化来提高合金强度是有限的。为了

进一步提高金属材料强度，采用强塑性变形(Severe 

plastic deformation, SPD)方法将常规微米级晶粒尺寸

细化至亚微米、甚至纳米级，从而大幅度提高合金强

度，已经得到广泛研究并开发出多种实施方法[6−11]，

例如等径角挤(Equal channel angular pressing, ECAP)、

高压扭转 (High pressure torsion, HPT)、累积轧制

(Accumulative roll bonding, ARB)、超低温轧制(Rolling 

at cryogenic temperature, Cryorolling)等。然而，SPD

方法存在样品尺寸小、装备要求高、作业风险大、生

产成本高等问题，迄今难以应用于铝合金工业化生产。 

为了适应高性能铝合金板材工业化生产，一种基

于常规固溶处理、冷轧及时效相结合的形变热处理方

法已被开发出来。根据这种方法，李海等[12]研究表明，

6061铝合金经(550 ℃, 1 h)固溶处理+(180 ℃, 2 h)欠时

效+75%压下量冷轧+(180 ℃, 48 h)再时效，抗拉强度

和屈服强度分别为 560 MPa 和 542 MPa，伸长率为  

7%。顾媛等[13]研究表明，经(560 ℃, 30 min)固溶处  

理+24 h 自然时效+80%压下量冷轧+(180 ℃, 1 h)时

效， Al-0.75Mg-0.75Si-0.8Cu 合金的抗拉强度为     

450 MPa，伸长率为 7.1%。HUANG 等[14]研究表明，

2024 铝合金经(500 ℃, 1 h)固溶处理+40%压下量冷 

轧+(175 ℃, 7 h)时效，抗拉强度和屈服强度分别达到

608 MPa 和 540 MPa，伸长率为 7.8%。PANIGRAHI

等[15]研究表明，经过(490 ℃, 6 h)固溶处理+应变量为

2.3 冷轧+(100 ℃, 35 h)时效，7075 铝合金抗拉强度、

屈服强度和伸长率分别为 618 MPa、577 MPa 和 6%。

上述研究结果表明，与 SPD 方法相比，通过常规固溶

处理、冷轧及时效相结合，不仅大幅度提高时效硬化

铝合金强度，还能保持一定伸长率；更为重要的是，

这种形变热处理方法在现有生产条件下便可实施，具

有良好的工业化应用前景。 

与 2000 系和 6000 系铝合金相比，采用常规固溶

处理、冷轧及时效相结合来提高 7000 系铝合金力学性

能的研究仍相对较少[15]。为此，本文作者以 7075 铝

合金为实验材料，研究后续时效处理对经历固溶处理

及室温冷轧合金拉伸性能的影响规律，优化出最佳形 
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变热处理工艺参数，并在显微组织分析基础上，进一

步探讨合金强化与韧化机制。 
 

1  实验 
 

实验材料为 5 mm 厚的 7075 铝合金板材，化学成

分为 5.8 Zn，2.4 Mg，1.8 Cu，0.3 Mn，0.1 Cr，0.4 Si，

0.5 Fe，0.1 Ti，余量 Al(质量分数，%)。板材经 475 ℃、

1 h 固溶处理(Solution treating，ST)和室温水淬，多道次

冷轧(Cold-rolling，CR)至 1 mm 厚(总压下量为 80%)。

随后，冷轧板分别进行 80、100、120 ℃人工时效

(Artificial ageing，AA)。为了比较力学性能，部分淬火

板材直接进行 120 ℃、24 h 峰值时效(Peak ageing，PA)。 

采用电火花线切割技术，沿板材轧向加工出标距

长 35 mm、宽 8 mm 的板状试样，在 WDT−30 型电子

试验机上进行拉伸性能测试，拉伸速率为 2 mm/min。

每种处理状态测试 3 个平行试样，并以平均值形式给

出抗拉强度、屈服强度和伸长率。 

截取拉伸试样夹持端，通过机械减薄至约 100 μm

厚，然后在−30 ℃左右的 30% HNO3+70% CH3OH 溶

液(体积分数)中进行双喷电解减薄，制得透射电镜

(Transmission electron microscopy，TEM)薄膜样品，电

压约为 12 V，电流约为 80 mA。利用 JEM−2100 型高

分辨 TEM 进行组织观察，操作电压为 200 kV。 

利用 Bruker D8 型 X 射线衍射仪(X-ray radiation, 

XRD，Cu Kα)分析冷轧和时效试样的织构和位错密度，

管电压 40 kV，管电流 40 mA。按 Schulz 背反射法扫

描出{111}、{200}和{220} 3 张不完整极图(χ=0°~80°，

Φ=0°~360°)，通过 Bunge 级数展开法获取取向分布函

数(Orientation distribution function，ODF)，然后，根

据分解法估算出织构组分及体积分数[16]。此外，根据

XRD 峰的宽化程度，采用 Williamson-Hall 法线性拟

合出晶格微应变 ε 和微晶直径 d，按下式估算试样的

位错密度  [17]： 
 

db

 32
                                   (1) 

 
式中：b为纯铝 Burgers 矢量的大小，约 0.286 nm。 
 

2  实验结果 

 
2.1  拉伸性能 

7075 铝合金经过 475 ℃、1 h 固溶处理和室温水

淬，ST 试样抗拉强度、屈服强度和伸长率分别为 492 

MPa、232 MPa 和 26.9%。ST 试样进一步进行 120 ℃、

24 h 时效，得到 PA 试样，合金抗拉强度、屈服强度

分别大幅度提高到 629 MPa 和 531 MPa，而伸长率降

至 12.4%。ST 试样进行 80%压下量冷轧变形，CR 试

样抗拉强度和屈服强度分别大幅度提高至 714 MPa 和

677 MPa，而伸长率则急剧降至 2.5%。 

图 1(a)和(b)所示分别为CR试样经 80、100、120 ℃

时效后，AA 试样抗拉强度和屈服强度的变化规律。

可以看出，3 种温度时效过程中 AA 试样均存在 2 个

强度峰。时效初期，AA 试样强度略有降低；随后，

随着时效时间的延长，强度先增加至峰值 I 后逐渐下

降至最低值，然后，再次上升至峰值 II 后再次下降。

时效温度的高低不改变强度峰数量，但影响达到强度

峰的时间。例如，当 CR 试样进行 100 ℃时效时，即

AA 试样经(100 ℃, 12 h)处理后达到强度峰Ⅰ，抗拉强

度和屈服强度分别为 751 MPa 和 707 MPa；AA 试样

经(100 ℃, 72 h)处理后达到强度峰Ⅱ，抗拉强度和屈

服强度分别为 768 MPa 和 738 MPa。与 100 ℃时效相

比，80 ℃时效合金峰值时效时间有所延长，120 ℃时

效合金峰值时效时间则有所缩短。具体来说，AA 试

样经(80 ℃, 48 h)处理后达到强度峰Ⅰ，抗拉强度和屈

服强度分别为 773 MPa 和 720 MPa，AA 试样经(80 ℃, 

96 h)处理后达到强度峰Ⅱ，抗拉强度和屈服强度分别

为 788 MPa 和 735 MPa；相比之下，AA 试样经(120 ℃, 

8 h)处理后到达强度峰Ⅰ，抗拉强度和屈服强度分别

为 718 MPa 和 692 MPa；AA 试样经(120 ℃, 48 h)处理

后达到强度峰Ⅱ，抗拉强度和屈服强度分别为 722 

MPa 和 676 MPa。 

图 1(c)所示为 CR 试样经 80、100、120 ℃时效后，

AA 试样伸长率的变化规律。可以看出，CR 试样伸长

率为 2.5%，经 100 ℃时效 4 h，AA 试样的伸长率增加

至 5.1%；继续进行时效处理AA试样伸长率逐渐下降；

并在时效至 72 h 时，AA 试样伸长率降至最低值 3.8%；

随后，延长时效时间，AA 试样的伸长率再次上升。

经 80 ℃处理的 AA 试样和经 120 ℃处理的 AA 试样的

伸长率变化规律与经 100 ℃处理的 AA 试样的基本相

同。例如，AA 试样经(80 ℃, 8 h)处理后伸长率增加至

5.4%，而 AA 试样经(80 ℃, 96 h)处理后的伸长率降到

最低值 4.5%；AA 试样经(120 ℃, 2 h)处理后伸长率增

加至 5.3%，而 AA 试样经(120 ℃, 48 h)处理后的伸长

率降至最低值 3.7%。由此可见，CR 试样经 80、100、

120 ℃时效后，伸长率能够得到改善。总而言之，固

溶+冷轧+时效相结合能显著提高 7075 铝合金强度并

保持一定伸长率，例如，AA 试样经(80 ℃, 48 h)处理

后的抗拉强度、屈服强度和伸长率分别为 773 MPa、

720 MPa 和 5%。 
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2.2  金相组织 

图2所示为几种状态下试样如PA、CR、AA−(80 ℃, 

72 h)、AA−(100 ℃, 72 h)和 AA−(120 ℃, 72 h)状态试

样的纵截面金相照片。从图 2(a)可以看出，PA 试样晶 

 

 
 

 

图 1  固溶+冷轧 7075 铝合金经 80、100 和

120 ℃时效后的拉伸性能 

Fig. 1  Tensile properties of 7075 Al alloy aged 

at 80, 100 and 120 ℃ after being solution-treated

at 475 ℃ for 1 h and cold-rolling by thickness 

reduction of 80%: (a) Ultimate tensile strength;

(b) Yield strength; (c) Elongation 

图 2  不同处理状态合金的纵截面金相

组织 

Fig. 2  Optical images of longitudinal

sections of 7075 Al alloy in processing

conditions of PA(a), CR(b), AA−(80 ℃,

72 h)(c), AA−(100 ℃, 72 h)(d) and AA−

(120 ℃, 72 h)(e) 
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粒呈扁平状，平均晶粒尺寸约 25 μm。此外，还可以

观察到一些黑色结晶相颗粒，这些颗粒以 Al7Cu2Fe 相

为主，同时含有少量 Al2CuMg 相。图 2(b)表明，经

80%压下量冷轧变形，CR 试样晶粒沿轧向拉长，并出

现波浪状的变形带；同时，板材厚度方向晶粒尺寸显

著减小。此外，与 PA 相比，CR 试样中结晶相颗粒的

尺寸和分布没有明显变化。从图 2(c)、(d)、(e)可以看

出，AA−(80 ℃, 72 h)、AA−(100 ℃, 72 h)和 AA− 

(120 ℃, 72 h)这3种状态试样晶粒形貌与CR试样的基

本相同，晶粒仍然沿轧向拉长，变形带依然存在，由

此表明，80、100、120 ℃时效过程中，AA 试样未发

生再结晶。 

 

2.3  晶体织构 

图 3 所示为 ST、CR、AA−(100 ℃, 72 h)这 3 种状

态试样 φ2为 0º、45º 和 60º 的 ODF 图。表 1 所示为试

样的织构组分和体积分数。从图 3(a)和表 1 可以看出，

ST 试样中以 Cube{001} 110 和 Goss{011} 110 等再

结晶织构为主，总体积分数约 65%，此外，还存在一

些 Brass{011} 211 轧制织构，体积分数约 31%。对于

经过 80%压下量冷轧变形的 CR 试样，再结晶织构的

总体积分数大幅降低至约 18% ，相比之下，

Cu{112} 111 和 S{123} 634 等轧制织构增强，总体积

分数增加至约 80%。图 3(c)和表 1 进一步表明，

AA−(100 ℃, 72 h)状态试样的织构类型和织构体积分

数均与 CR 试样类似，这应该与时效温度较低、试样没

有发生再结晶有关(见图 2(d))。 

根据不同处理状态试样测得的织构类型、体积分

数( if )以及 Taylor 因子值( iM )(见表 1)，可以按混合法

则估算出试样的平均 Taylor 因子值( AM )[18]，也列于

表 1 中。 

A i iM f M                                 (2) 

由表 1 可以看出，ST 试样的 AM 值为 2.7，相比

之下，由于轧制织构体积分数增加，CR 试样的 AM 值

增大至3.19；此外，因为AA−(80 ℃, 72 h)、AA−(100 ℃, 
 

 

图 3  不同处理状态合金的 ODF 图 

Fig. 3  ODF plots of 7075 Al alloy under processing conditions of ST((a), (aʹ), (aʺ)), CR((b), (bʹ), (bʺ)) and AA−(100 ℃, 72 h)((c), 

(cʹ), (cʺ)) 
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表 1  不同处理状态试样的织构组分、体积分数及平均 Taylor 因子值 

Table 1  Texture components, volume fractions and average Taylor factors (MA) of 7075 Al alloy under different processing 

conditions 

Sample state 
Recrystallization texture 

 

Rolling texture Random 

(3.07) 
MA 

Cube(2.45) Cube RD(2.45) Goss(2.45) Brass(3.17) Cu(3.7) S(3.33) 

ST 38.9 14.4 4.4 31.3 3 0 4.3 2.7 

CR 5.3 3.0 10 38.1 20.1 21 2.5 3.19 

AA−(80℃, 72 h) 5.7 4.5 9.6 35.6 21.2 20.5 2.9 3.17 

AA−(100 ℃, 72 h) 5.6 4.8 9.8 33.9 22 20.6 3.3 3.17 

AA−(120 ℃, 72 h) 7.8 4.3 10 34.1 20.8 20.3 2.7 3.15 

 

72 h)和 AA−(120 ℃, 72 h)这几种状态的试样没有发生

再结晶，其织构类型和体积分数均与 CR 试样的基本

相同，因此，MA 值也大致相等，分别为 3.17、3.17

和 3.15。 

 

2.4  位错密度 

根据不同处理状态试样的 XRD 峰的宽化程度，

采用 Williamson−Hall 法线性拟合出晶格微应变(ε)和

微晶尺寸(d)，进而基于式(1)估算出位错密度(  )。表

2 所示为 CR 试样和不同 AA 试样的位错密度。由于

80%压下量冷轧变形，CR 试样含有高位错密度，约

8.3×1014 m−2。当 CR 试样进行 80、100、120 ℃时效

时，在相同时效温度下，随着时效时间延长，AA 试

样位错密度逐渐降低；当时效时间相同时，随着时效

温度增加，位错密度也相应降低。例如，AA−(80 ℃, 12 

h)、AA−(100 ℃, 12 h)和 AA−(120 ℃, 12 h)这几种状态

试样的位错密度分别为 5.1×1014、4.3×1014、2.7×1014 

m−2；当进一步时效至 72 h，AA−(80 ℃, 72 h)、

AA−(100 ℃, 72 h)和 AA−(120 ℃, 72 h)这几种状态试 

 

表 2  不同处理状态合金的微晶尺寸、晶格微应变和位错 

密度 

Table 2  Micro-crystallite sizes, micro-strains and estimated 

dislocation densities of CR and AA samples 

Sample 
state 

Crystallite 
size/nm 

Microstrain/ 
% 

Dislocation  
density/m−2 

CR 28 0.19 8.3×1014 

AA−(80 ℃, 12 h) 48 0.2 5.1×1014 

AA−(80 ℃, 72 h) 101 0.24 2.9×1014 

AA−(100 ℃, 12 h) 62 0.22 4.3×1014 

AA−(100 ℃, 72 h) 169 0.27 2.0×1014 

AA−(120 ℃, 12 h) 126 0.278 2.7×1014 

AA−(120 ℃, 72 h) 309 0.26 1.0×1014 

样的位错密度分别降至 2.9×1014、2.0×1014、1.0× 

1014 m−2。 

 

2.5  TEM 观察 

图 4 所示为不同处理状态试样的 TEM 像。经

475 ℃、1 h 固溶处理和室温水淬，ST 试样中 Zn、Mg、

Cu 等元素固溶于基体，形成过饱和固溶体。此外，能

谱分析表明，ST 试样还含有一些尺寸在 50~200 nm 的

Al18Cr2Mg3弥散相(见图 4(a))。当 ST 试样经过 120 ℃、

24 h 时效，PA 试样基体析出相以板条状相为主，同

时含有少量盘状相；此外，晶界上分布着粗大相，

晶 界 两 侧 分 布 着 宽 度 约 50 nm 的 无 析 出 区

(Precipitation free zone, PFZ)(见图 4(b))。ST 试样经  

80%压下量冷轧变形，CR 试样中位错密度急剧增加并

缠结在一起，形成胞状结构(见图 4(c))。此外，CR 试

样中难以观察到析出相，表明 Zn、Mg、Cu 等合金元

素仍然处于过饱和状态。 

当 CR 试样进行 80、100、120 ℃时效时，一方面，

AA 试样中仍然含有高密度位错，例如 AA−(100 ℃,  

4 h)、AA−(100 ℃, 48 h)、AA−(100 ℃, 72 h)和

AA−(100 ℃, 120 h)这几种状态的合金(见图 4(d)、(g)、

(i)、(k))，但是，位错密度随着时效时间增加而降低(见

表 2)，表明 AA 试样在时效过程中没有发生再结晶，

但发生了回复过程；另一方面，AA 试样中开始析出

强化相，并且随着时效时间延长，析出相特征不断发

生变化[19]。以 100 ℃时效为例，AA−(100 ℃, 4 h)状态

试样中基体析出相为 GP 区(见图 4(e))，这点可从析出

相与基体保持共格关系加以证实(见图 4(e)中 HRTEM

像)。当时效至 12 h，AA−(100 ℃, 12 h)状态试样基体

析出相仍以 GP 区为主，但析出少量相(见图 4(f))；

继续时效至 48 h，AA−(100 ℃, 48 h)状态试样基体析

出相主要是相和少量 GP 区(见图 4(h))；当时效至 72 

h，AA−(100 ℃, 72 h)状态试样基体析出相以相为主，

同时含有少量相(见图 4(j))；继续时效至 120 h  
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图 4  不同处理状态 7075 铝合金的 TEM 像 

Fig. 4  TEM images for 7075 Al alloy under different processing conditions: (a) ST; (b) PA; (c) CR; (d), (e) AA−(100 ℃, 4 h);       

(f) AA−(100 ℃, 12 h); (g), (h) AA−(100 ℃, 48 h); (i), (j) AA−(100 ℃, 72 h); (k), (l) AA−(100 ℃, 120 h) 

 

时，AA−(100 ℃, 120 h)状态试样基体析出相主要是
相(见图 4(l))，并且尺寸大于 AA−(100 ℃, 72 h)状态试

样的相(见图 4(j))，表明析出相开始发生粗化，析出

相间距增加、数密度降低。 

 

3  分析与讨论 

 

作为时效硬化型 Al-Zn-Mg-Cu 合金，7075 合金经

过 475 ℃、1 h 固溶处理和室温水淬，Zn、Mg、Cu

等合金元素大部分已经固溶于 ST 试样中，形成过饱

和固溶体(见图 4(a))，此时合金强化机制主要来自于过

饱和溶质原子的固溶强化，此时，阻碍位错滑移的障

碍力低、容纳位错的晶格空间大，由此造成 ST 试样

强度低、塑性高(见图 1)。当过饱和 Al-Zn-Mg-Cu 合

金进行人工时效时，析出序列通常为过饱和固溶体→GP

区→→[20]，其中，半共格相的强化效果大于共格

GP 区和非共格相[21]。图 4(b)表明(120 ℃, 24 h)时效

的 PA 试样基体析出大量相，强化效果显著，合金

抗拉强度和屈服强度分别达到 629 MPa 和 531 MPa。

然而，相的大量析出同时造成基体中容纳位错的晶

格空间减少，并且，低强度晶界 PFZ 的形成又使得合

  

GP     

   
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金易于发生沿晶断裂。因此，与 ST 试样相比，PA 试

样伸长率必然降低(12.4%)。当 ST 试样进行 80%压下

量冷轧，CR 试样显微组织发生如下变化：位错密度

大幅度增加并形成胞状结构(见图 4(c))；轧制织构显著

增加、再结晶织构大幅减少(见图 3)，造成 CR 试样

MA值提高至 3.19(见表 1)；此外，CR 试样厚度方向晶

粒尺寸得到一定程度细化(见图 2)。基于以上组织变

化，与 ST 试样相比，CR 试样抗拉强度和屈服强度分

别大幅提高至 714 MPa和 677 MPa、伸长率降至 2.5%，

这主要源于冷轧变形造成的加工硬化效果。由图 4(c)

可知，CR 试样中 Zn、Mg、Cu 等合金元素仍然处于

过饱和状态。当其进行 80、100、120 ℃时效，由于时

效温度较低，AA 试样发生回复而没有再结晶，因而

仍含有高密度位错，同时，织构类型和体积分数几乎

不变。不同与 CR 试样，AA 试样基体析出了不同类型

强化相。由此得出，AA 试样强度来源于冷轧加工硬

化和析出强化的共同作用。时效硬化型铝合金屈服强

度可以采用下式综合表达[22]： 
 

2 2 1/ 2
y gb A 0 c d p[ ( ) ]M                     (3) 

式中： gb 为晶界强化贡献，取决于晶粒尺寸 [23]；MA

为平均 Taylor 因子； 0 为纯 Al 的临界剪切屈服应力，

约为 10 MPa[24]； c 为固溶强化贡献，取决于溶质原

子种类和数量； d 为位错强化贡献，取决于位错密

度； p 为析出强化贡献，取决于析出相特征参数。

由于 AA 试样处于时效状态，过饱和溶质原子已经析

出，故 c 可忽略不计，式(3)进而简化为 
 

2 2 1/ 2
y gb A 0 d p[ ( ) ]M                       (4) 

 
以 PA 和 AA−(100 ℃, 72 h)状态试样为例，加以

说明形变时效提高合金强度的机理。AA−(100 ℃,   

72 h)状态试样厚度方向晶粒尺寸比 PA 试样小(见图

1)，故前者晶界强化贡献( gb )大于后者；尽管时效发

生位错回复，但 AA−(100 ℃, 72 h)状态试样仍含有高

位错密度(见表 2)，而 PA 试样只经历固溶处理和时效，

位错密度低(见图 4(b))，因此，AA−(100 ℃, 72 h)状态

试样中位错强化贡献 ( d )高于 PA 试样；由于

AA−(100 ℃, 72 h)状态试样(见图 4(j))和 PA 试样(见图

4(b))均含有高密度析出相，可以认为二者析出强化贡

献( p )相近；最后，因为 120 ℃、24 h 时效不足以

改变晶粒形态和尺寸，因而 PA 试样应与 ST 试样具有

相同的织构特征，二者 MA 值也应相同，但都低于轧

制织构显著增加的 AA−(100 ℃, 72 h)状态试样的 MA

值(3.17)。上述不同强化机制定性分析表明，PA 试样

强度主要取决于析出强化、较弱的晶界强化和较低的

MA值，相比之下，AA−(100 ℃, 72 h)状态试样中除了

析出强化外，还引入了较强的位错强化和晶界强化以

及较高的 MA值(即较强的冷轧加工硬化效果)，因而，

AA−(100 ℃, 72 h)状态试样能比 PA 试样获得更高的

强度。 

从图 1(a)和(b)可以看出，80、100、120 ℃时效过

程中 AA 试样均出现两个强度峰。以 100 ℃时效为例，

时效过程中，冷轧残余压应力发生松弛，使得早期

AA−100 ℃状态试样强度略低于 CR 试样，例如

AA−(100 ℃, 4 h)状态试样。鉴于 AA−(100 ℃, 4 h)状

态试样基体析出相为GP区(见图 4(e))，而AA−(100 ℃,   

12 h)状态试样中除了 GP 区，同时析出少量的相(见

图 4(f))，表明在此时效过程中 GP 区逐渐增加，因而

试样强度也相应增加，并于时效 12 h 达到强度峰Ⅰ(见

图 1)。然而，继续时效，AA−100 ℃状态试样强度开

始下降，这一现象可以如下解释：Al-Zn-Mg-Cu 合金

中 GP 区包括 GPⅠ区和 GPⅡ区[25]，后续时效过程中，    

GPⅡ区可以直接转变为强化效果更佳的相，有利于

与提高强度，而 GPⅠ区发生溶解，使得其析出强化贡

献降低；与此同时，过饱和空位的减少使得相析出

速率降低，造成 AA−(100 ℃, 12 h)状态试样在随后一

段时效时间内，相增加造成的强化增量不足以弥补

GP 区减少产生的强化损失，导致 AA−100 ℃状态试

样强度逐渐减小，并在时效 48 h 时达到最低值。此后，

继续时效，AA−100 ℃状态试样基体中大量析出相，

其强化增量超过 GP 区强化损失，试样强度再次上升，

并在时效 72 h 时达到强度峰Ⅱ；同时，由于相的强

化效果高于 GP 区的，使得强度峰Ⅱ要高于强度峰Ⅰ。

当 AA−(100 ℃, 72 h)状态试样继续时效时，基体相

不断转变为强化效果更弱的相，并且，随时效时间

延长，相不断粗化、数密度减小，因此，AA−100 ℃

状态试样强度再次降低，例如析出相以相为主的

AA−(100 ℃, 120 h)状态试样(见图 4(l))。需要说明的

是，时效过程中，AA−100 ℃状态试样的织构特征和

晶粒尺寸基本不变，只有析出相特征和位错密度发生

改变。然而，不断降低的位错密度只会使合金强度单

调下降，因而，AA−100 ℃状态试样强度的双峰变化

规律只能取决于析出相特征的不断改变。此外，

AA−80 ℃状态和 AA−120 ℃状态试样的强度变化规

律与 100 ℃时效态试样的基本相同(见图 1)，主要差异

在于 80 ℃时效出现强度峰的时间延长，而 120 ℃时效
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出现强度峰的时间缩短，这是因为时效温度的高低影

响了强化相的析出速率，而未改变析出序列。 

与 CR 试样相比，AA 试样伸长率也能够得到一定

程度改善(见图 1(c))。通常，金属材料的伸长率大小与

其在拉伸变形过程中累积位错能力密切相关。由于  

80%压下量冷轧变形，CR 试样已经引入高密度位错

(见图 4(c))，在随后拉伸变形过程中难以进一步累积位

错，因而伸长率较低(2.5%)。在 80、100、120 ℃时效

过程中，一方面，回复过程造成位错密度随着时效时

间延长而逐渐下降(见表 2)，为拉伸变形时存储位错重

新提供了晶格空间，从而改善了试样累积位错能力；

另一方面，基体时效析出特征也会影响试样累积位错

能力。当基体析出相为共格 GP 区，其在拉伸变形过

程中可以被滑移位错切割，因而不影响位错的累积效

果；相比之下，当基体析出相为半共格相和非共格

相时，由于不能被滑移位错切割，二者占据的晶格空

间不再为拉伸变形时累积位错提供位置。然而，当时

效至析出相粗化阶段，析出相间距增加、数密度减少，

基体中容纳位错的晶格空间再次增大，试样在拉伸变

形时累积位错能力再次增强。综合来看，时效过程中，

AA 试样中位错密度不断下降，始终有利于提高伸长

率，而析出相的影响则是不断变化的。以 100 ℃时效

为例，时效早期，AA−100 ℃状态试样基体析出相为

GP 区，例如 AA−(100 ℃, 4 h)状态试样(见图 4(e))，其

对位错累积效果基本无不利影响，伸长率主要取决于

位错密度的下降，因此，时效早期 AA 试样的伸长率

逐渐增加，并于时效 4 h 达到最大值(5.1%)。继续时效，

基体中析出相并逐渐增多，当其对位错累积效果的

不利影响超过位错密度下降的有利影响时，

AA−100 ℃状态试样伸长率逐渐下降，并在时效 72 h

达到最低值(3.8%)。进一步时效，当 AA−100 ℃状态

试样时效至基体析出相以相为主并开始粗化时，试

样伸长率将再次增加，例如 AA−(100 ℃, 120 h)状态试

样伸长率增加至 5%。此外，80 ℃和 120 ℃时效对 AA

试样伸长率的影响规律与 100 ℃时效基本相同，只是

达到峰值伸长率的时间有所增加或缩短。 

 

4  结论 

 

1) 采用固溶+冷轧+时效这种形变热处理工艺，能

够显著提高时效硬化铝合金强度并保持一定塑性。例

如，经(475 ℃, 1 h)固溶处理+80%压下量冷轧+(80 ℃, 

48 h)时效，7075 铝合金抗拉强度和屈服强度分别为

773 MPa 和 720 MPa，伸长率为 5%。 

2) 合金强度的提高源于析出强化和冷轧加工硬

化(高的位错密度、高的平均 Taylor 因子值和细化的晶

粒尺寸)的共同作用，但强度变化规律主要取决于时效

析出特征的改变。时效过程中，第一强度峰的出现主

要归功于基体 GP 区，第二强度峰的出现主要源于基

体相。 

3) 合金伸长率与位错密度和析出相同时相关。时

效过程中，位错密度不断下降，始终有利于提高伸长

率，而析出相特征的改变对伸长率产生不同影响。 
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Abstract: The effects of ageing at 80, 100 and 120 ℃ on the mechanical properties and microstructures of 7075 Al alloy 

solution treated at 475 ℃ for 1 h and cold-rolled at room temperature by thickness reduction of 80% were studied by 

tensile test, optical microscopy, X-ray diffractometry (XRD) and transmission electron microscopy (TEM). Tensile test 

results show that the strength of the alloy is significantly improved by the thermomechanical treatment with acceptable 

ductility. Especially, after being aged at 80 ℃ for 48 h, the ultimate tensile strength, yield strength and elongation to 

failure of the alloy are 773 MPa, 720 MPa and 5%, respectively. Microstructural observations show that the strength of 

the alloy is attributed to the combination of cold-rolling work hardening (high dislocation density, increased rolling 

textures and refined grains) and precipitation strengthening. Meanwhile, the improved elongation of the alloy is mainly 

due to dislocation recovery and ageing precipitation. Furthermore, the change in strength and ductility of the alloy during 

ageing was analyzed further based on the dislocation density and precipitation characterization. 

Key words: 7075 aluminum alloy; thermomechanical treatment; microstructure; mechanical property 
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