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摘  要：采用光学显微镜、X 射线衍射、扫描电镜、透射电镜、浸泡试验等方法，研究固溶处理(465~490 ℃, 1 h)

对峰值时效(120 ℃, 24 h)7050 铝合金晶间腐蚀的影响规律。浸泡结果表明：随着固溶处理温度提高，峰值时效合

金晶间腐蚀敏感性先逐渐降低后又升高，其中，经(485 ℃, 1 h)固溶处理的峰值时效合金的晶间腐蚀抗力显著提高。

微观组织分析和晶界偏聚建模表明：适当提高固溶处理温度，不仅促进 S-Al2CuMg 相溶解，还增大 Cu 在晶界偏

聚浓度，从而提高峰值时效合金晶界 η-Mg(Zn,Cu)2 相中的 Cu 含量。据此初步提出：晶界 η-Mg(Zn,Cu)2 相中 Cu

含量的增加使其腐蚀电位正移，从而缩小了与无析出区的腐蚀电位差，使得二者形成微电偶的倾向性下降，由此

造成峰值时效合金晶间腐蚀敏感性相应逐渐降低、甚至消除。至于更高温度固溶处理的峰值时效合金再次发生晶

间腐蚀，这与合金发生过烧、形成 S-Al2CuMg 相有关。 
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7000 系 Al-Zn-Mg-Cu 铝合金具有高强度、低密度

以及良好的断裂韧性和成型性能，广泛应用于航空航

天领域[1−3]。该系合金元素含量高，常形成多种类型第

二相粒子，包括析出相，如 η-MgZn2、S-Al2CuMg、

T-Al2Zn3Mg3 相等[3]；弥散相，如 Al3Zr 和 Al6Mn 相   

等[4]；结晶相，如 Al7Cu2Fe 和 β-Mg2Si 相等[5]。为了

获得高强度，7000 系铝合金需要进行固溶处理、淬火、

时效等一系列连续热处理，旨在基体内析出大量纳米

级强化相，从而获得显著的析出强化效果；与此同时，

晶界区形成了典型的非均匀组织特征：晶界析出相和

无析出区(Precipitate free zones, PFZs)。微观组织不均

匀性(粗大结晶相、晶界区组织)使得 7000 系铝合金常

遭受不同形式的局部腐蚀 [1, 6]，如点 /坑蚀 (Pitting 

corrosion, PC)、应力腐蚀开裂(Stress corrosion cracking, 

SCC)、晶间腐蚀(Intergranular corrosion, IGC)和剥落腐

蚀(Exfoliation corrosion, EFC)，尤其峰值时效状态(T6)

下，合金常出现更为严重的局部腐蚀倾向。 

为了提高 7000 系铝合金 IGC 抗力，过时效(T7)

是一种常用热处理方法，但常造成合金强度下降；相

比之下，回归再时效(Retrogression and re-ageing, RRA)

能在不降低强度基础上提高合金 IGC 抗力，然而，回

归处理时间窗口较窄的工艺特点限制了其在厚截面材

料上的广泛应用。其实，如果在固溶处理+淬火+峰值

时效这种 T6 处理基础上进一步提高 7000 系铝合金耐

蚀性，那么也就能够实现高强度和高耐蚀性的良好结

合，而且，T6 处理在厚截面构件上具有良好的适用性。

罗勇等[7]研究表明，经过强化固溶处理((470 ℃, 2 h)+ 

(480 ℃, 2 h)+(490 ℃, 2 h))的 7085-T6合金 IGC深度显

著低于常规固溶处理(470 ℃, 2 h)，作者认为 IGC 抗力

的改善与强化固溶处理促进粗大第二相粒子溶解有

关。HOU 等[8]研究常规均匀化((465 ℃, 24 h)+(475 ℃, 

4 h))和高温均匀化(485 ℃, 6 h)后再进行固溶处理

(480 ℃, 1 h)的 7050-T6 合金 IGC 敏感性。结果表明，

高温均匀化的 7050-T6 合金 IGC 深度显著低于常规均

匀化合金的，不过作者没有解释 IGC抗力提高的原因。

徐戊矫等[9]研究表明，与常规固溶处理(475 ℃, 1 h)相

比，强化固溶处理((430 ℃, 3 h)+(490 ℃, 1 h))能够大

幅度降低 7050-T6 合金 IGC 敏感性，并认为这与强化

固溶处理缩小晶粒与晶界之间腐蚀电位差有关。李海

等[10]研究了过时效 7055 合金重新进行固溶处理和峰 
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值时效后的 IGC 敏感性，结果表明高温重固溶处理

(480 ℃)要比低温重固溶处理(470 ℃)的 7055-T6 合金

具有更高的 IGC 抗力。上述研究结果表明，适当提高

温度进行固溶处理能够改善 7000 系铝合金 IGC 抗力，

但是没有形成更为合理的解释。 

为了同时获得高强度和高 IGC 抗力，本文以 7050

铝合金为实验材料，研究了固溶处理温度对随后峰值

时效状态合金 IGC 敏感性的影响规律，并通过微观组

织分析和晶界偏聚过程建模相结合，初步提出固溶处

理温度对峰值时效 7000 系铝合金 IGC 敏感性的影响

机理。 

 

1  实验 

 

实验材料为厚度为 1.7 mm 的 7050 铝合金热轧板

材，化学成分见表 1。 

 

表 1  7050 铝合金的化学成分 

Table 1  Chemical composition of 7050 alloy 

Element Mass fraction/% Mole fraction/% 

Zn 6.150 2.670 

Mg 2.000 2.335 

Cu 2.350 1.050 

Zr 0.120 0.037 

Fe 0.150 0.076 

Si 0.120 0.121 

Mn 0.011 0.006 

Cr 0.011 0.006 

Ti 0.017 0.010 

Al Bal. Bal. 

 

沿热轧板材轧制方向切割出长 30 mm、宽 20 mm

的样品，分别经 465、470、475、480、485、490 ℃固

溶处理 1 h，然后迅速进行室温水淬(样品转移时间控

制 3 s 内)，按照固溶处理温度，将水淬样品分别记为

S465、S470、S475、S480、S485、S490；随后，将部

分水淬样品进一步进行(120 ℃, 24 h)峰值时效处理，

将时效样品分别记为 A465、A470、A475、A480、A485、

A490。 

按照 GB/T 7998—2005《铝合金晶间腐蚀测试方

法》对时效样品进行全浸泡加速腐蚀试验。样品经酸

洗、碱洗后，在(35±2) ℃的 3 g/L NaCl+10 mL/L HCl

混合溶液中浸泡 12 h。每种状态合金的 IGC 试验平行

样品数量为 3，浸泡后，取出样品，居中切断，得到 6

个横截面并机械抛光，在 MDS400 型光学显微镜上观

察腐蚀特征并测定最大腐蚀深度。 

针对热轧及水淬样品，采用 Bruker D8 型 X 射线

衍射仪(X-ray diffraction, XRD)分析样品中第二相粒

子类型；采用 Zeiss Supra 55VP 型扫描电镜(Scanning 

electron microscope, SEM)分析第二相粒子形貌、分布

特征及体积分数，并采用 Inca penta FET×3 型能谱仪

(Energy dispersive spectrometer, EDS)测定第二相粒子

成分特征。将水淬和时效样品机械减薄至约 0.1 mm

厚，采用双喷电解方法制备透射电镜(Transmission 

electron microscope, TEM)薄膜，在 Tecnai F20 S-TWIN

型透射电镜上分析晶界区时效析出特征；此外，将时

效样品 TEM 薄膜在 3 g/L NaCl+10 mL/L HCl 混合溶

液中浸泡 10 min 后，取出并清洗，采用 JEOL−2100F

型透射电镜观察晶界区腐蚀特征。 

 

2  实验结果 

 

2.1  浸泡腐蚀测试结果 

图 1 所示为 7050 合金经(465~490 ℃, 1 h)固溶处

理+(120 ℃, 24 h)峰值时效后，在 3 g/L NaCl+10 mL/L 

HCl 混合溶液中浸泡 12 h 的抛光横截面金相照片。由

图 1 可以看出，随着固溶处理温度的提高，A465、

A470、A475、A480 样品均发生了 IGC，但最大腐蚀

深度逐渐减小，分别为 111 μm、83 μm、66 μm 和 50 

μm(见图 1(a)~(d))；当固溶处理温度增加至 485 ℃时，

相应 A485 样品却不发生 IGC(见图 1(e))。然而，提高

固溶处理温度至 490 ℃，相应 A490 样品再次发生

IGC，最大腐蚀深度为 112 μm(见图 1(f))。前人研究表

明[1]，峰值时效 7000 系铝合金通常具有强烈 IGC 敏感

性。然而，本文研究表明，适当提高温度(如 485 ℃)

进行固溶处理，能够显著降低峰值时效 7050 合金 IGC

敏感性。 

 

2.2  SEM 观察 

为了弄清固溶处理温度对 7050 合金中第二相粒

子的影响规律，图 2 所示为热轧及水淬 S470、S485、

S490 样品抛光表面的背散射 SEM 像及 EDS 结果，图

3 所示为上述样品的 XRD 谱。XRD 分析表明(见图 3)，

热轧样品中第二相粒子 (见图 2(a))由 η-MgZn2、

S-Al2CuMg、Al7Cu2Fe 相组成。结合 SED 和 EDS 分

析表明，图 2(a)中白亮粒子为 η-MgZn2相(见图 2(b))，

尺寸较小且较为圆整的灰色粒子为 S-Al2CuMg 相(见

图 2(c))，而尺寸较大的灰色粒子为 Al7Cu2Fe 相(见图 
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图 1  浸泡腐蚀后峰值时效 7050 合金抛光横截面金相照片 

Fig. 1  Optical images for polished cross-sections of peak-aged 7050 alloy after immersion test: (a) A465; (b) A470; (c) A475;    

(d) A480; (e) A485; (f) A490 

 

2(d))。此外，不仅 η-MgZn2相能独立分布于基体中，

也可与 S-Al2CuMg 或 Al7Cu2Fe 相共存。 

与热轧样品(见图 2(a))相比，经(465~490 ℃, 1 h)

固溶处理的水淬样品中第二相粒子显著减少(见图

2(e)~(h))。结合 XRD(见图 3)和 EDS 分析可知，S470

样品中同时含有Al7Cu2Fe和S-Al2CuMg相(见图2(e))，

相比之下，S485 样品中仅剩 Al7Cu2Fe 相(见图 2(f))，

表明(485 ℃, 1 h)固溶处理促进了 S-Al2CuMg 相完全

溶解。进一步提高固溶处理温度至 490 ℃，S490 样品

晶内和晶界上出现共晶组织，如图 2(g)、(h)所示。此

外，XRD 分析表明，除了 Al7Cu2Fe 相，S490 样品再

次出现 η-MgZn2和 S-Al2CuMg 相衍射峰(见图 3)。XU

等[11]研究表明，7150 合金加热至 485~490 ℃发生过烧

形成液相 L，在随后冷却过程中发生液相 Lα-Al+ 

η-MgZn2+S-Al2CuMg 共晶转变。由此可知，S490 样品

中共晶组织的存在(见图 2(g)、(h))，表明 7050 合金在

490 ℃固溶处理时已经发生过烧，同时还可以确定出，

S490 样品中 η-MgZn2和 S-Al2CuMg 相衍射峰(见图 3)

是 Lα-Al+η-MgZn2+S-Al2CuMg 共晶转变的结果。不

同于可溶 S-Al2CuMg 和 η-MgZn2 相，难溶 Al7Cu2Fe

相在(465~490 ℃, 1 h)固溶处理过程中几乎不溶解，始

终保留在水淬样品中。针对水淬样品 SEM 像，利用

Image-Pro Plus 软件通过图像分析方法统计出不同水

淬样品中残留第二相粒子的平均体积分数(见图 4)。为

了使得测试数据具有统计意义，选择 10 个不同视场、

放大 1000 倍的 SEM 像，并保证第二相粒子数 
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图 2  热轧及水淬 7050 合金的 SEM 像及 EDS 谱 

Fig. 2  SEM images and EDS spectra of 7050 alloy: (a) Hot-rolled alloy; (b) η-MgZn2 particle; (c) S-Al2CuMg particle;         

(d) Al7Cu2Fe particle; (e) S470; (f) S485; (g) S490 
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量在 200 以上。由图 4 可以看出，随着固溶处理温度

(465~490 ℃)提高，水淬样品中残留第二相粒子体积分

数先减小，随后又升高，这与 7050 合金中不同第二相

粒子的溶解行为是一致的。 

 

 

图 3  热轧及水淬 7050 合金的 XRD 谱 

Fig. 3  XRD patterns of hot-rolling and water quenching 7050 

alloy 

2.3  TEM 组织观察 
图 5 所示为水淬样品 S470、S485 和时效样品

A470、A485 的晶界区 HAADF-STEM 像。如图 5(a)、

(b)所示，经 470、485 ℃固溶处理 1 h，S470、S485 
 

 
图 4  经不同温度固溶处理 1 h后水淬 7050合金中残留第二

相粒子的体积分数 

Fig. 4  Volume fractions of residual second-phase particles in 

water-quenched 7050 alloy after solution-treating at different 

temperatures for 1 h 
 

 
图 5  水淬和时效状态 7050 合金的晶界区 HAADF-STEM 像 

Fig. 5  HAADF-STEM images for grain boundary regions of water-quenched and peak-aged 7050 alloy: (a) S470; (b) S485;     

(c) A470; (d) A485 
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样品基体和晶界上观察不到析出相。继而进行(120 ℃, 

24 h)时效，A470 和 A485 样品基体和晶界上均形成了

纳米级析出相，并且，晶界析出相尺寸更为粗大、呈

链状分布；同时，晶界两侧形成了一定宽度的 PFZs。

通常，对于峰值时效 7000 系铝合金来说，基体析出相

为 GP 区和亚稳相，晶界析出相为 η-MgZn2 平衡   

相[12−13]。总的来看，随着固溶处理温度(465~490 ℃)

提高，120 ℃、24 h 峰值时效的 7050 合金基体和晶界

析出相的形貌及分布特征并无显著差别。 

表 2 所列为水淬样品 S470、S485 中晶界和时效

样品 A470、A485 中晶界析出相的 EDS 点分析结果，

以 3 条晶界上各取 5 个位置、共 15 点的平均值形式给

出。对于水淬样品来说，S470 样品晶界 Zn、Mg、Cu

含量分别为 3.3%、3.7%、1.2%(摩尔分数)，相比之下，

固溶处理温度更高的 S485 样品晶界 Zn、Mg、Cu 含

量均有所增加，分别为 4.4%、4.2%、2.2%(摩尔分数)。

对于时效样品来说，A470 样品晶界析出相中 Zn、Mg、

Cu 含量分别为 8.4%、7.8%、2.7%(摩尔分数)，而固

溶处理温度更高的 A485 样品晶界析出相中 Zn、Mg、

Cu 含量也有所增加，分别为 10.1%、11.5%、4.2%(摩

尔分数)。 

 

表 2  水淬和时效样品中晶界及析出相的 EDS 点分析结果 

Table 2  EDS analysis results for grain boundaries of S470, 

S485 samples and grain boundary precipitates of A470 and 

A485 samples 

Element 

Mole fraction/% 

Grain boundaries  Grain boundary precipitates 

S470 S485  A470 A485 

Zn 3.3 4.4  8.4 10.1 

Mg 3.7 4.2  7.8 11.5 

Cu 1.2 2.2  2.7 4.2 

Al 91.8 89.2  81.1 74.2 

 

图 6 所示为A470 和A485薄膜样品在(35±2) ℃的

30 g/L NaCl+10 mL/L HCl 混合溶液中浸泡 10 min 的

TEM 像。可以看出，A470 样品中晶界析出相开始发

生溶解，形成蚀坑，如图 6(a)中箭头所示，相比之下，

固溶处理温度更高的 A485 样品中晶界析出相则尚未

形成蚀坑(见图 6(b))，由此表明，适当增加固溶处理

温度有利于提高峰值时效 7050 合金晶界析出相的耐

蚀性。 

 

2.4  晶界析出相成分建模 

7000 系铝合金晶界析出相来源于固溶处理、淬火 

 

 

图 6  A470、A485 薄膜样品在 30 g/L NaCl+10 mL/L HCl

溶液中浸泡 10 min 后晶界区 TEM 明场像 

Fig. 6  Bright-field TEM images for grain boundary regions of 

A470(a) and A485(b) foil samples after immersion in 30 g/L 

NaCl+10 mL/L HCl solution for 10 min 

 

形成的晶界过饱和 Zn、Mg、Cu 溶质原子的时效析出。

为了掌握晶界析出相成分的变化规律，必须弄清固溶

处理过程中晶界平衡偏聚、淬火过程中晶界非平衡偏

聚、时效过程中晶界析出特征。固溶处理过程中，Zn、

Mg、Cu 元素发生晶界平衡偏聚过程，溶质浓度可按

Mclean 式(1)进行计算[14−15]： 

S
segb M

S
Mb 11

GC C

C kTC

 
  

  
                     (1) 

式中： S
bC 为合金元素的晶界平衡偏聚溶质浓度；CM

为合金元素的平均溶质浓度； segG 为合金元素的晶

界偏聚自由能(例如，Cu、Mg、Zn 元素的 segG 分别

为0.047、0.024、0.06 eV)[16−18]；k为玻尔兹曼常数；

T 为固溶处理温度。为了计算晶界平衡偏聚溶质浓度
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S
bC ，首先要掌握 7050 合金中 Cu、Mg、Zn 元素的平

均溶质浓度 CM 随固溶处理温度的变化规律。为此，

有必要弄清 7050 合金在固溶处理过程中第二相粒子

的溶解行为。 

由图 2 可知，当热轧态 7050 合金进行 465~485 ℃

固溶处理时(鉴于 490 ℃固溶处理时合金过烧(见图

2(g)、(h))，晶界析出相成分建模不针对 A490 样品)，

易溶 η-MgZn2相已经完全溶解，所含 Zn、Mg 原子进

入固溶体，难溶 Al7Cu2Fe 相几乎不溶解[19]，所含 Cu

原子不参与形成固溶体，相比之下，S-Al2CuMg 相则

是逐渐溶解，至 485 ℃时完全溶解(见图 3)，剩下第二

相粒子为 Al7Cu2Fe 相，体积分数为 0.68%。因此，从

水淬样品第二相粒子体积分数 (见图 4)中扣除

Al7Cu2Fe 相体积分数(0.68%)，便可得到不同固溶处理

温度下未溶 S-Al2CuMg 相的体积分数，如图 7 所示。

在此基础上，结合 Al7Cu2Fe、S-Al2CuMg 相、7050 合

金的密度(分别为 4.1、3.56、2.83 g/cm3)[20−22]，换算出

残留 Al7Cu2Fe 和 S-Al2CuMg 相中所含 Cu、Mg 原子

在 7050 合金中的占比浓度(见图 8)。进一步，从 7050

合金成分(见表 1)中扣除不同固溶处理温度下残留

S-Al2CuMg 和 Al7Cu2Fe 相的 Cu、Mg 占比浓度，便可

获得 Zn、Mg、Cu 的平均溶质浓度 CM(见图 9)，随后，

根据式(1)，便能计算出 Zn、Mg、Cu 元素在固溶处理

过程中平衡偏聚浓度 S
bC (见图 10)。由图 10 可以看出，

随着固溶处理温度提高(465~485 ℃)，Mg、Cu 元素的

晶界平衡偏聚浓度逐渐增加，而 Zn 元素的晶界平衡

偏聚浓度逐渐下降。 

时效硬化铝合金在淬火冷却过程中发生溶质原子 

 

 

图 7  固溶处理过程中残留 Al7Cu2Fe、S-Al2CuMg 相的体积

分数 

Fig. 7  Volume fractions of residual Al7Cu2Fe and S-Al2CuMg 

phases in alloy during solution-treating 

 

 

图 8  固溶处理过程中残留 S-Al2CuMg、Al7Cu2Fe 相中 Cu、

Mg 原子在合金中的含量 

Fig. 8  Cu and Mg atoms contents in S-Al2CuMg and 

Al7Cu2Fe phases in alloy during solution-treating 

 

 
图 9  固溶处理过程中 Zn、Mg、Cu 元素的平均溶质浓度 

Fig. 9  Average concentrations of Zn, Mg and Cu elements in 

alloy during solution-treating 

 

 
图 10  固溶处理过程中 Zn、Mg、Cu 元素的晶界平衡偏聚

浓度 

Fig.10  Zn, Mg and Cu concentrations by equilibrium grain 

boundary segregation of alloy during solution-treating 
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的晶界非平衡偏聚过程，浓度可按 Faulkner 式(2)进行

计算[14−15, 23]： 

Q
b b b f b f

M f SHT m0.5

C E E E E E

C E kT kT

  
  

 
                  (2) 

式中： Q
bC 为晶界非平衡偏聚溶质浓度；Ef 为空位形

成能(Ef=1.25 eV)[15]；Eb为溶质空位结合能(例如，Cu、

Mg、Zn 元素的 Eb分别为 0.231、0.249、0.164 eV)[15]；

Tm 为纯铝的熔化温度，0.5Tm 为设定的晶界非平衡偏

聚停止温度，约 330 ℃)。根据式(2)，计算出 465~485 ℃

固溶处理后水淬过程中 Zn、Mg、Cu 元素的晶界非平

衡偏聚浓度，如图 11 所示。由图 11 可以看出，随着

固溶处理温度提高(465~485 ℃)，晶界非偏聚溶质浓度

明显增大。进一步，计算出固溶处理过程中晶界平衡

偏聚溶质浓度(见图 10)和淬火冷却过程中晶界非平衡

偏聚溶质浓度(见图 11)之和(见式 3)，即可得到水淬样

品的晶界偏聚溶质浓度(Ct)，如图 12 所示。 

 

 
图 11  淬火过程中 Zn、Mg、Cu 元素的晶界非偏聚溶质浓度 

Fig. 11  Zn, Mg and Cu concentrations by non-equilibrium 

grain boundary segregation of alloy during water-quenching 

 

 
图 12  水淬样品中 Zn、Mg、Cu 元素的晶界偏聚溶质浓度 

Fig. 12  Zn, Mg and Cu concentrations segregated at grain 

boundaries after solution-treating 

S Q
t b bC C C                                  (3) 

对于 7000 系铝合金来说，固溶处理及水淬后进行

(120 ℃, 24 h)峰值时效，晶界上通常析出 η-MgZn2平

衡相。XU 等[24]研究表明，η-MgZn2相中 Zn 原子点阵

位置能被 Cu 原子置换，而 Mg 原子点阵位置则难以

置换，从而形成 η-Mg(Zn,Cu)2相。据据水淬样品中 Zn、

Mg、Cu 含量(见图 12)，按照满足原子比(mZn+mCu)：

mMg=2(多余原子仍以固溶状态存在)这一条件，可以计

算出时效样品晶界 η-Mg(Zn,Cu)2相中 Zn、Cu 含量随

固溶处理温度的变化规律，如图 13 所示。由图 13 可

以看出，随着固溶处理温度增加(465~485 ℃)，晶界

η-Mg(Zn,Cu)2相中 Zn 含量逐渐降低，而 Cu 含量逐渐

增加，这与 EDS 点分析呈现的变化趋势基本一致(见

图 13)。 

 

 
图 13  时效样品晶界 η-Mg(Zn,Cu)2相中 Cu、Zn 含量变化 

Fig. 13  Calculated Zn and Cu contents of grain boundary 

η-Mg(Zn,Cu)2 precipitates in peak-aged alloy 

 

3  分析与讨论 

 
通常认为，时效硬化铝合金 IGC 是由晶界析出相

与相邻 PFZs 在腐蚀介质中形成了微电偶，进而微电

偶阳极发生连续溶解造成的[7−9]。据此可知，发生 IGC

必须满足两个条件：1) 晶界析出相与 PFZs 之间要具

有足够大的腐蚀电位差，这是合金发生 IGC 的电化学

条件。研究表明[25]，电位差是影响电偶腐蚀的首要因

素，电位差越大，电位低的金属作为阳极越容易被腐

蚀。通常，当电偶之间电位差大于 0.25 VSEC时，才能

获得足够大的电化学驱动力，促使电偶腐蚀的发生。

2) 腐蚀微电偶的阴极和阳极必须沿晶界连续分布。只

有这样，微电偶阳极溶解形成的腐蚀通道才能沿晶界

连续扩展，这是发生 IGC 的通道条件。过时效或回归

再时效之所以提高 7000 系铝合金 IGC 抗力，通常认
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为是晶界析出相粗化、间距增加，导致沿晶界连续腐

蚀通道被切断的缘故。 

从图 5(c)和(d)可以看出，峰值时效状态的 A470

和 A485 样品晶界 PFZs 均为连续分布，那么，只有当

晶界析出相也为连续分布时，才有可能发生 IGC。事

实上，从图 1(c)可以看出，A470 样品发生了 IGC，也

就是说，A470 样品中晶界析出相分布特征(见图 5(c))

能够满足发生 IGC 的通道条件。然而，结合图 5(d)和

1(e)可以看出，与 A470 样品具有相同晶界析出相分布

特征的 A485 样品却未发生 IGC，由此可以得出，A485

样品 IGC抗力的增加并非来源于晶界析出相分布特征

的改变，而只可能与晶界析出相与 PFZs 之间不能形

成腐蚀微电偶有关，即不满足发生 IGC的电化学条件。 

对于 7000 系铝合金晶界区组织来说，贫溶质原子

的 PFZs 可以看作纯 Al，其腐蚀电位为0.85 VSEC，

η-MgZn2相的腐蚀电位为1.05 VSEC
[26]。IKEUBA 等[27]

研究了纯Al 与 η-MgZn2相电偶在 0.1 mol/L NaCl 溶液

中电化学行为，结果表明，在酸性和中性条件下，

η-MgZn2 相作为阳极而溶解。FANG 等[24]研究表明，

η-MgZn2相中 Zn 原子点阵位置能够被 Cu 原子置换，

形成 η-Mg(Zn,Cu)2相。RAMGOPAL 等[28]采用闪蒸工

艺制备不同 Cu 含量的 η-Mg(Zn,Cu)2薄膜，并研究其

在 0.5 mol/L NaCl 溶液中电化学行为。结果表明，随

着 Cu 含量增加，η-Mg(Zn,Cu)2相腐蚀电位逐渐正移。

例如，与 η-MgZn2 相腐蚀电位(1.4 VSEC)相比，含

27%Cu 的 η-Mg(Zn,Cu)2相腐蚀电位增加至1.1 VSEC。

对于本文中的 7050 合金来说，晶界析出相的 EDS 点

分析及建模结果均表明，随着固溶处理温度提高(465~ 

485 ℃)，时效样品晶界析出相中 Cu 含量逐渐增加、

Zn 含量逐渐降低(见图 13)。显然，晶界 η-Mg(Zn,Cu)2

相这一成分变化趋势必然造成其腐蚀电位正移，从而

缩小其与晶界 PFZs 之间的腐蚀电位差，二者形成腐

蚀微电偶的倾向性逐渐降低，这点可由 A485 样品中

晶界 η-Mg(Zn,Cu)2相耐蚀性高于 A470 样品加以证实

(见图 6)。因此，峰值时效 7050 合金 IGC 敏感性随着

固溶处理温度提高(465~485 ℃)而逐渐降低、甚至消除

(见图 1)。此外，从图 3 和 7 可以看出，随着固溶处理

温度提高(465~485 ℃)，η-Mg(Zn,Cu)2 相已经完全溶

解，Al7Cu2Fe 相几乎不溶解，只有 S-Al2CuMg 相逐渐

溶解，由此可以得出，时效样品晶界 η-Mg(Zn,Cu)2相

中 Cu 含量的增加不仅来源于晶界偏聚过程，也与

S-Al2CuMg 相的逐渐溶解密切相关。至于 490 ℃固溶

处理的峰值时效 7050 合金再次发生 IGC(见图 1(f))，

这是由于合金发生过烧，重新形成 S-Al2CuMg 相(见

图 2(g)、(h))，造成水淬样品晶界偏聚的 Cu 溶质浓度

以及时效样品晶界 η-Mg(Zn,Cu)2相中Cu含量的下降，

从而使得 A490 样品晶界 η-Mg(Zn,Cu)2相腐蚀电位负

移，增大与晶界 PFZs 之间电位差，导致二者形成腐

蚀微电偶的倾向性再次增加。 

 

4  结论 

 

1) 随着固溶处理温度(465~490 ℃)提高，120 ℃、

24 h 峰值时效 7050 合金 IGC 敏感性先降低后又升高，

其中，485 ℃、1 h 固溶处理能显著降低峰值时效合金

晶间腐蚀敏感性。 

2) 微观组织分析和晶界偏聚建模表明，适当提高

固溶处理温度，不仅促进 S-Al2CuMg 相溶解，还增大

Cu 元素的晶界偏聚浓度，由此提高峰值时效 7050 合

金晶界 η-Mg(Zn,Cu)2相中 Cu 含量。 

3) 随着固溶处理温度(465~485 ℃)提高，峰值时

效 7050 合金 IGC 敏感性逐渐降低、甚至消除，是由

于晶界 η-Mg(Zn,Cu)2相中 Cu 含量不断增加使其腐蚀

电位正移，逐渐缩小与相邻 PFZs 的腐蚀电位差，二

者形成微电偶的倾向性受到抑制有关；过高的固溶处

理温度(如 490 ℃)再次增加合金 IGC 敏感性，则与样

品过烧形成 S-Al2CuMg 相有关。 
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intergranular corrosion of peak-aged 7050 Al alloy 
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2. Jiangsu Key Laboratory of Materials Surface Science and Technology, Changzhou University,  

Changzhou 213164, China) 

 

Abstract: The effects of solution-treating temperatures (465−490 ℃, 1 h) on the intergranular corrosion of 7050 Al alloy 

peak-aged at 120 ℃ for 24 h were investigated by optical microscope, X ray diffraction, scanning electron microscope, 

transmission electron microscope and accelerated corrosion test. The immersion test indicates that the intergranular 

corrosion (IGC) susceptibility of the alloy decreases first, and then increases with the solution-treating temperatures 

increasing. Especially, the IGC resistance can be enhanced significantly for the peak-aged sample solution-treated at 

485 ℃. Furthermore, the microstructural observations and grain boundary segregation modeling show that the increase of 

the solution-treating temperatures leads to the accelerated dissolution of S-Al2CuMg and increases Cu segregation at 

grain boundaries, and then increases the Cu content of the grain boundary η-Mg(Zn,Cu)2 precipitating in the peak-aged 

alloy. Based on the above results, it can be proposed preliminarily that the positive shift of the corrosion potential of the 

corrosion potential of the grain boundary η-Mg(Zn,Cu)2 precipitates due to the increased Cu content shortens the 

potential difference with the precipitation free zones, which will decrease the tendency to form the grain boundary 

microcouplings and then reduce, even remove the IGC susceptibility of the alloy. By comparison, the increased IGC 

susceptibility of the alloy solution-treated at higher temperatures is related to the S-Al2CuMg phase in the eutectics as a 

result of over-burning. 

Key words: 7050 Al alloy; solution treatment; intergranular corrosion 
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