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双级峰时效对超高强Al-Zn-Mg-Cu合金

微观组织与力学性能的影响
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摘 要：800 MPa级超高强Al-Zn-Mg-Cu合金对航空结构轻量化具有重要意义，但存在断裂伸长率波动较

大的问题。本文提出了双级峰时效制度，系统对比了120 ℃单级时效、80 ℃一级时效和120 ℃二级时效处

理后的微观组织和力学性能。结果发现：双级时效过程中，经一级时效处理后合金基体内析出了高密度的

GP区，促进后续二级时效过程中晶内形成细小弥散的η′相，并减小了晶界无析出带宽度；二级时效时间

在8−10 h之间时，合金强度最高且伸长率在10%以上。晶界无析出带宽度减小是伸长率提高的直接原因。
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强度接近 800 MPa 的超高强 Al-Zn-Mg-Cu 合

金[1]，较 500~600 MPa 级别的 7050、7475 和 7085

等铝合金具有显著的强度优势[2]。为实现高强度，

通常采用峰时效制度对超高强Al-Zn-Mg-Cu合金进

行热处理，一般为 120 ℃保温 16~24 h[1, 3−8]。但由

于合金元素含量高，如Zn含量通常在10%(质量分

数，下同)以上，时效驱动力显著高于常规Al-Zn-

Mg-Cu合金[9]，在时效过程中析出相长大速度快、

容 易 粗 化 以 及 形 成 较 宽 的 晶 界 无 析 出 带

(Precipitation free zone, PFZ)[10]，对力学性能产生了

不利的影响。研究发现，经峰时效处理的超高强

Al-Zn-Mg-Cu合金[3, 6, 11−18]的伸长率通常低于 10%，

不能满足复杂受力情况下航空结构件使用需求。为

了提高塑性，必须对时效制度进行优化。

Al-Zn-Mg-Cu合金时效过程中析出序列为[19]：

α(过饱和固溶体)—GP区(Guinier-Preston zone，脱

溶原子偏聚区)—η′相(亚稳态MgZn2)—η相(稳定态

MgZn2)。研究认为[20]，在 20~100 ℃之间，合金元

素从过饱和固溶体中脱溶形成GP区。在前期研究

中，75~90 ℃的温度区间常被用来研究GP区的析

出行为[21−22]；当温度升高至 120~150 ℃时，GP区

长大成为η′相；进一步升高温度时，η′相粗化成为η

相[20]。在过时效工艺[23]中，为避免 η相过于粗大，

通常采用双级时效制度，即首先在120 ℃左右形成

GP区和 η′相作为后续时效的前驱体，然后升高温

度至 150~170 ℃形成 η′相和 η相。LEE 等[24]认为，

7075铝合金钣金件通过在 60~150 ℃预时效 5~240
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min，可促进基体内形成GP区，有效抑制后续在

180 ℃烘烤过程中析出相粗化，提高强度。这种分

级时效的方法，为优化超高强Al-Zn-Mg-Cu合金峰

时效制度提供了思路。

基于上述研究，本文提出了一种双级峰时效工

艺，即首先参考GP区的形成温度，在80 ℃进行一

级时效，然后参考常规峰时效工艺，在120 ℃进行

二级时效。通过分析不同时效阶段的析出相形态、

硬度、电导率以及拉伸力学性能，研究微观组织和

力学性能变化规律。

1 实验

本文采用的材料是由江苏豪然喷射成形技术有

限公司提供的Al-11.88Zn-2.85Mg-1.00Cu-0.13Zr合

金挤压棒，棒材直径为 160 mm，实验样品取自棒

材1/2半径以内区域。样品经双级固溶处理，固溶

制度为：450 ℃保温 2 h、475 ℃保温 2 h后水淬，

淬火介质为(50±5) ℃的水，淬火转移时间不超过5

s。单级峰时效工艺为120 ℃保温16 h。双级时效工

艺包括了一级时效(80 ℃处理 8~28 h)和二级时效

(120 ℃处理 4~16 h)；一级时效结束后以 3 ℃/min

速率升温至二级时效温度，时效完毕后取出样品空

冷至室温。为了简便，双级时效处理简称为 x+y时

效，其中x、y分别为80 ℃、120 ℃的时效时间。

利用透射电镜 (TEM, JEL − 2100, JEOL Ltd.,

Japan)表征晶内和晶间析出相，利用电子万能力学

实验机(Instron 5569, Instron Co, USA)测试拉伸力学

性能，利用扫描电镜(Model S−4300, Hitachi, Japan)

观 察 样 品 断 后 形 貌 ， 利 用 维 氏 硬 度 计

(TUKON2500, Wilson, USA)分析硬度，利用电导率

测试仪(SIGMATEST 2.069, FOERSTER, German)测

量样品电导率。更多实验细节详见前期发表的

论文[25−26]。

2 实验结果

2.1 单级时效

单级时效超高强Al-Zn-Mg-Cu合金的微观组织

如图1所示。在明场相TEM图像中，晶内析出相均

匀分布在合金基体上，平均长度为5.1~7.3 nm(见图

1(a))；高分辨图像显示，析出相与Al基体呈共格

关系(见图1(b))；在< 100 > Al方向选取电子衍射图

中，衍射斑点占据了 1/3和 2/3{220}的位置，符合

η′相的形貌特点[27]。晶间析出相(GBPs)离散分布在

晶界上，尺寸主要分布在38.6~59.5 nm之间，同时

存在部分尺寸小于20 nm的析出相；PFZ平均宽度

为 33.1 nm。单级时效超高强Al-Zn-Mg-Cu合金的

平均抗拉强度为 (777±9) MPa，伸长率在 5.4%~

8.2%之间内波动。

2.2 一级时效过程组织性能变化

在 80 ℃下一级时效不同时间的超高强Al-Zn-

Mg-Cu 合金的晶内析出相形貌如图 2 所示。在

图1 单级时效超高强Al-Zn-Mg-Cu合金的微观组织

Fig. 1 Microstructures of ultra-high strength Al-Zn-Mg-

Cu alloys treated by single-stage ageing: (a) TEM image;

(b) HRTEM image of precipitates; (c) Intergranular

precipitate morphologies (Inset in (b) is SAED patterns at

< 100 > direction)
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80 ℃下一级时效不同时间超高强Al-Zn-Mg-Cu合

金性能如表1所示。经8 h一级时效(见图2(a))的析

出相尺寸分布在0.5~1.5 nm之间，与基体呈共格关

系(见图2(b))。延长时效时间至12 h(见图2(c))，析

出相尺寸分布范围为1.1~2.2 nm。时效时间超过16

h后，析出相尺寸增加变缓(见图2(d)~(f))；当时间

延长至28 h时，析出相尺寸分布在1.5~2.5 nm之间

(见图 2(g)~(h))，并与基体始终保持共格关系；选

区电子衍射图谱显示，[001]晶面衍射斑点(见图 2

(h))占据{1，(2n+1)/4，0}位置，符合GP区的结构

特征。

在 80 ℃下一级时效不同时间的超高强Al-Zn-

Mg-Cu合金的晶间析出相形貌如图3所示。当一级

时效时间为 8~16 h(见图 3(a)~(c))时，没有明显的

PFZ存在；当时效时间从20 h增加至28 h时，PFZ

宽度从16.3 nm增大至17.8 nm。此外，除28 h时效

样品外，晶间析出相尺寸均保持在15~35 nm之间。

在 80 ℃下一级时效不同时间的超高强Al-Zn-

Mg-Cu合金性能如图 4所示。当时效时间从 8 h增

加至12 h时，抗拉强度和屈服强度迅速增加；当时

效时间超过12 h后，增加程度趋缓；当时效时间为

28 h 时，合金的抗拉强度和屈服强度最高，为

(737±7) MPa 和(736±7) MPa，伸长率在 10%~12%

之间波动(见图 4(a))。合金的硬度和电导率变化规

图2 在80 ℃下一级时效不同时间的超高强Al-Zn-Mg-Cu合金的晶内析出相形貌

Fig. 2 Transgranular precipitate morphologies of ultra-high strength Al-Zn-Mg-Cu alloys treated by first-stage ageing at

80 ℃ for different time: (a), (b) 8 h; (c) 12 h; (d) 16 h; (e) 20 h; (f) 24 h; (g), (h) 28 h (Inset in (g) is SAED patterns at

< 100 > direction)
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律与抗拉强度变化规律相似，先快速增加、12 h后

增加速率明显放缓；时效时间超过20 h后，力学性

能和导电性能无明显增加(见图 4(b))。可以认为，

在一级时效过程中GP区形成并长大，在 0~8 h之

间，GP区尺寸较小，但对力学性能和导电性能提

升明显；时效时间超过 12 h后，GP区增长缓慢，

力学性能和导电性能缓慢增加；时效时间超过20 h

后，力学性能和导电性能变化有限。

2.3 一级时效时间对双级时效组织性能影响

为了研究一级时效时间对双级时效后微观组织

和力学性能影响，固定二级时效制度为120 ℃保温

8 h。双级时效处理超高强Al-Zn-Mg-Cu合金晶内

析出相形貌如图 5所示。双级时效处理超高强Al-

Zn-Mg-Cu合金晶间析出相形貌如图 6所示。二级

时效处理为(120 ℃, 8 h)的双级时效处理超高强Al-

Zn-Mg-Cu合金性能如表2所示。

图3 在80 ℃下一级时效不同时间的超高强Al-Zn-Mg-Cu合金的晶间析出相形貌

Fig. 3 Intergranular precipitate morphologies of ultra-high strength Al-Zn-Mg-Cu alloys treated by first-stage ageing at

80 ℃ for different time: (a) 8 h; (b) 12 h; (c) 16 h; (d) 20 h; (e) 24 h; (f) 28 h

表1 在80 ℃下一级时效不同时间超高强Al-Zn-Mg-Cu合金性能

Table 1 Properties of ultra-high strength Al-Zn-Mg-Cu alloys treated by first-stage ageing at 80 ℃ for different time

Time of first-

stage ageing, x/h

8

12

16

20

24

28

Tensile strength/

MPa

697±10

723±9

720±16

729±15

731±8

737±7

Yield strength/

MPa

680±13

714±9

711±22

723±16

724±9

736±7

Elongation/

%

11.9±0.6

11.1±0.4

10.8±0.6

12.5±0.6

11.3±0.6

10.7±0.6

Hardness, HV

193±5

207±10

208±8

226±13

227±16

228±8

Electrical conductivity/

(MS∙m−1)

14.62±0.11

15.43±0.10

15.65±0.05

15.68±0.04

15.69±0.04

15.70±0.04
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由图 5可见，当一级时效时间为 8 h时，析出

相的尺寸范围为4.4~7.4 nm(见图5(a))；当一级时效

时间为12 h时，析出相的尺寸略有减小，尺寸范围

为3.4~6.8 nm；随着时间继续延长，析出相的尺寸

缓慢增大，当一级时效时间为28 h时，析出相尺寸

为3.9~7.2 nm。由图6可见，当一级时效时间为8 h

时，PFZ宽度为 26.2 nm，晶界析出相尺寸分布在

47.7~76.9 nm 之间。当一级时效时间延长至 12 h

时，PFZ宽度开始减小，为 22.8 nm；当一级时效

时间延长至 20 h时，PFZ宽度最小为 21.5 nm；当

一级时效时间继续延长至28 h时，PFZ宽度略有增

大，为24.9 nm，但仍低于单级时效和8+8时效。

双级时效处理超高强Al-Zn-Mg-Cu合金的力学

性能和电导率变化如图7所示。由图7(a)可见，随

图5 双级时效处理超高强Al-Zn-Mg-Cu合金晶内析出相形貌

Fig. 5 Precipitates morphologies of ultra-high strength Al-Zn-Mg-Cu alloys treated by two-stage ageing processes: (a) 8+8

ageing; (b) 12+8 ageing; (c) 16+8 ageing; (d) 20+8 ageing; (e) 24+8 ageing; (f) 28+8 ageing

图4 在80 ℃下一级时效不同时间的超高强Al-Zn-Mg-Cu合金性能

Fig. 4 Properties of ultra-high strength Al-Zn-Mg-Cu alloys treated by first-stage ageing at 80 ℃ for different time:

(a) Tensile mechanical properties; (b) Electrical conductivity and hardness
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着一级时效的时间由8 h延长至16 h时，合金强度

和伸长率基本呈递增趋势。当一级时效时间为16 h

时，抗拉强度和屈服强度分别为(788±6) MPa和

(787±5) MPa；当一级时效时间超过 20 h后，合

金强度开始出现轻微下降。当一级时效时间为8 h

时，伸长率为(8 .8±1.6)%；当一级时效时间超过

12 h后，伸长率超过了 10%；随着时间进一步延

长，伸长率变化不明显，均在 10%以上。合金硬

度和电导率变化如图7(b)所示， 12+8时效时，合

金硬度最高；继续延长一级时效时间，合金硬度则

开始下降，电导率呈递增趋势；当一级时效时间延

长至20 h后，硬度和电导率的变化幅度开始趋缓。

总的来看，一级时效时间在 12~20 h 之间较为

合适。

表2 二级时效处理为(120 ℃, 8 h)的双级时效处理超高强Al-Zn-Mg-Cu合金性能

Table 2 Properties of ultra-high strength Al-Zn-Mg-Cu alloys treated by two-stage ageing processes with (120 ℃, 8 h) of

second-stage ageing treatment

Time of first-

stage ageing, x/h

8

12

16

20

24

28

Tensile strength/

MPa

785±4

786±5

788±6

787±8

775±6

773±9

Yield strength/

MPa

773±3

778±5

787±5

784±7

767±6

765±11

Elongation/

%

8.8±1.6

10.9±0.8

10.8±0.8

11.3±0.2

11.2±0.3

10.6±0.5

Hardness, HV

214±6

227±2

223±3

216±2

215±3

208±5

Electrical conductivity/

(MS∙m−1)

16.56±0.02

16.62±0.13

16.70±0.03

16.73±0.03

16.73±0.02

16.77±0.02

图6 双级时效处理超高强Al-Zn-Mg-Cu合金晶间析出相形貌

Fig. 6 Intergranular precipitates morphologies of ultra-high strength Al-Zn-Mg-Cu alloys treated by two-stage ageing

processes with (120 ℃, 8 h) of second-stage ageing: (a) 8+8 ageing; (b) 12+8 ageing; (c) 16+8 ageing; (d) 20+8 ageing;

(e) 24+8 ageing; (f) 28+8 ageing
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2.4 二级时效时间对组织性能影响

为了研究不同二级时效时间作用下的力学性

能、硬度和电导率的关系，设定一级时效时间为

12 h、16 h和 20 h，结果如图 8所示。三组实验力

学性能分布规律相似(见图8(a)~(c))，随着二级时效

时间延长，屈服强度和抗拉强度先呈递增趋势，并

图8 双级时效超高强Al-Zn-Mg-Cu合金性能

Fig. 8 Properties of ultra-high strength Al-Zn-Mg-Cu alloys treated by two-stage ageing processes(y=4 − 16): Tensile

mechanical properties of 12+y ageing (a), 16+y ageing (b) and 20+y ageing (c); Hardness and electrical conductivity of 12+y

ageing (d), 16+y ageing (e) and 20+y ageing (f)

图7 双级时效处理超高强Al-Zn-Mg-Cu合金的性能

Fig. 7 Properties of ultra-high strength Al-Zn-Mg-Cu alloys treated by two-stage ageing processes with (120 ℃ , 8 h) of

second-stage ageing: (a) Tensile mechanical properties; (b) Electrical conductivity and hardness
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在8~10 h达到最大值，超过10 h后合金强度开始呈

下降趋势；伸长率整体呈下降趋势，当二级时效时

间超过10 h后则低于10%。硬度变化规律与屈服强

度相似，电导率则随着二级时效时间延长呈单调递

增的趋势(见图8(d)~(f))。本文认为，合理的二级时

效时间为 8~10 h。采用双级时效制度处理高强Al-

Zn-Mg-Cu合金时，如 12+8时效、16+8时效、16+

10时效等，抗拉强度和屈服强度比采用单级时效制

度时提高了 10~12 MPa，伸长率稳定保持在 10%

以上。

一级时效处理为(80 ℃, 16 h)的双级时效晶内

析出相形貌如图 9所示。当二级时效时间为 4 h时

(见图9(a)、(b))，选区电子衍射图谱中开始出现1/3

及2/3< 200 >的衍射斑点；晶内析出相尺寸为3.1~

6.2 nm，析出相与基体呈共格关系，即此时出现了

η′相。随着二级时效时间延长，晶内析出相尺寸增

加、密度降低(见图9(c)、(d))；当二级时效时间增

加至16 h时，η′相衍射斑点亮度明显增加，但未能

观察到不共格的η相(见图9(e)、(f))。PFZ宽度随着

二级时效时间延长而增大，如图 10所示，当二级

时效时间为16 h时，PFZ宽度最大，约为26.2 nm，

但仍低于单级时效。

3 分析与讨论

一级时效过程中，超高强Al-Zn-Mg-Cu合金晶

内形成GP区，并随着时效时间延长而逐渐长大。

随着时效的进行，合金基体过饱和程度降低，析出

相长大驱动力也降低，析出相的尺寸增长趋于缓

慢， 如图2所示。当析出相尺寸较小时，如GP区

以及较小尺寸的η′相，变形过程中位错以切过方式

作用于析出相，析出强化效果可以表示为[28]：

ΔσA = c1 f mrn (1)

式中：ΔσA 为切过机制作用下的屈服强度强化效

果；c1、m、n都为正常数；f为析出相体积分数；r

为析出相半径。随着时效时间延长，GP区尺寸 r增

表3 双级时效超高强Al-Zn-Mg-Cu合金性能

Table 3 Properties of ultra-high strength Al-Zn-Mg-Cu alloys treated by two-stage ageing processes

Time of first-

stage ageing,

x/h

12

16

20

Time of

second-stage

ageing, y/h

4

6

8

10

12

14

2

4

6

8

10

12

14

16

4

6

8

10

12

14

Tensile

strength/

MPa

769±7

772±6

786±5

782±5

769±9

769±9

762±6

770±7

775±1

783±8

785±8

773±8

775±1

773±6

762±2

773±1

788±6

786±4

772±8

773±2

Yield strength/

MPa

754±5

763±9

778±5

780±2

768±8

759±14

735±4

753±9

773±7

784±7

777±9

772±9

774±1

773±6

754±5

763±9

787±5

782±1

768±8

766±4

Elongation/

%

11.8±0.4

11.0±1.2

10.9±0.6

10.8±0.4

9.3±1.6

7.8±0.4

10.8±0.1

11.6±0.8

11.0±0.1

11.3±0.2

10.7±0.1

9.8±0.8

9.7±0.5

9.0±0.6

11.2±0.3

9.5±0.7

10.8±0.7

10.7±0.5

9.0±0.5

9.4±0.1

Hardness, HV

209±8

211±5

217±7

215±5

213±4

212±5

202±8

207±6

209±5

210±5

218±4

216±4

212±1

212±3

206±6

211±4

215±4

213±3

212±3

213±2

Electrical

conductivity/

(MS∙m−1)

16.49±0.03

16.62±0.03

16.64±0.03

16.70±0.02

16.77±0.03

16.89±0.03

16.20±0.04

16.46±0.07

16.64±0.05

16.77±0.04

16.81±0.02

16.87±0.02

16.90±0.03

16.91±0.02

16.45±0.03

16.56±0.04

16.73±0.03

16.73±0.03

16.86±0.03

16.94±0.03
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大及体积分数 f增加。因此，在一级时效和二级时

效时间均低于8 h的过程中，屈服强度、抗拉强度

和硬度均增大。另外，第二相析出消耗了大量的合

金元素，影响固溶原子及第二相所引起的应力场降

低[29]，电导率升高。

在二级时效过程中，一级时效产生的GP区可

以作为形核质点促进η′相形成[24]。由于一级时效温

度较低，溶质原子扩散速率低，GP区大量弥散形

成，大大增加了η′相形核质点，析出相的弥散程度

提高。采用双级时效可以促进析出相细小、弥散地

形成。根据式(1)，双级时效铝合金的强度也提高，

如图 8所示。但是，部分尺寸较小的GP区稳定性

较差，在二级时效过程中会被重新溶解[24]，无法起

到时效前驱体的作用。不同一级时效处理的超高强

Al-Zn-Mg-Cu合金DSC曲线如图 11所示。由图 11

可见，自然时效(NA，Natural ageing)态GP区的溶

解峰值温度为 114 ℃，经过 80 ℃时效 4~28 h的溶

解峰值温度分别为133、135、143、146、148、148

和149 ℃。当一级时效时间超过12 h后，溶解峰值

温度差别不大，GP区稳定性显著增加。当一级时

效时间为4~8 h时，GP区的高温稳定性差、易在较

长时间的时效过程中被溶解，对后续时效过程的作

用有限。因此，8+8时效形成的晶内和晶间析出相

的尺寸比较粗大。综合分析，本文中一级时效时间

应不低于 12 h，一级时效过长会导致GP区粗化，

减少二级时效过程中的形核质点，降低 η′相的密

度，进而影响合金强度。因此，一级时效时间应分

布在一定的范围内，本文认定为12~20 h。

另外，一级时效对PFZ的宽度有直接影响。在

一级时效过程中，由于温度较低，合金元素向晶界

扩散速率较慢，晶界毗邻区合金元素贫乏程度低，

PFZ宽度小于单级时效。在二级时效过程中，由于

图9 一级时效处理为(80 ℃, 16 h)的双级时效超高强Al-Zn-Mg-Cu合金TEM像和SAED谱

Fig. 9 TEM images and SAED patterns (insets in (a) and (e)) of ultra-high strength Al-Zn-Mg-Cu alloys treated by two-

stage ageing processes with (80 ℃, 16 h) of first-stage ageing: (a), (b)16+4 ageing; (c)16+10 ageing; (d)16+12 ageing; (e), (f)

16+16 ageing
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一级时效阶段消耗了大量的合金元素、缩小了晶内

与晶间浓度差异，降低了合金元素由晶内向晶间扩

散的驱动力，减弱了合金元素由晶界毗邻区向晶界

扩散。因此，相较于单级时效，双级时效减小了晶

界析出相尺寸和PFZ的宽度。

目前认为，PFZ对Al-Zn-Mg-Cu合金的塑性有

不利的影响。由于缺少析出相的强化作用，PFZ在

变形过程中作为薄弱区域优先失效[30]，较宽的PFZ

降低了晶界的结合强度[31]，易导致晶间开裂。从图

8和10中以及前期的实验结果[25−26]可知，PFZ的宽

度与伸长率呈近似负相关的关系。不同热处理状态

下超高强Al-Zn-Mg-Cu合金的断口形貌如图 12所

示。由图 12可见，单级时效合金断口中，包含了

大比例的沿晶断裂以及部分穿晶断裂区域，其中沿

晶断裂区域面积比例占比超过50%，穿晶区域则呈

现典型的准解理断裂断口形貌。在8+8时效中，沿

晶开裂现象显著降低，穿晶断裂区域与沿晶断裂区

域交叉分布，而在16+8和16+10时效样品断口中，

断裂形式主要为穿晶断裂。本文认为，PFZ宽度减

小和晶间析出相尺寸减小均有助于提高晶界结合强

度，降低晶界处的应力集中，抑制裂纹沿晶界扩

展，提高塑性。因此，双级时效超高强铝合金的断

裂伸长率普遍高于单级时效。

一级时效时间分别为 12、16和 20 h时，铝合

金的硬度、抗拉强度和屈服强度在二级时效过程中

呈现相似的变化规律，均随着时间延长先增加，在

8~10 h达到最高值，然后开始降低。这表明当二级

时效时间超过8 h后，一级时效时间对最终强度影

响不大，影响强度主要因素为二级时效时间。二级

时效过程主要是η′相的形成与长大，η′相是Al-Zn-

图10 一级时效处理为(80 ℃, 16 h)的双级时效超高强Al-Zn-Mg-Cu合金晶间析出相形貌

Fig. 10 Intergranular precipitate morphologies of ultra-high strength Al-Zn-Mg-Cu alloy treated by two-stage ageing

processes with (80 ℃, 16 h) of first-stage ageing: (a) 16+4 ageing; (b) 16+10 ageing; (c) 16+12 ageing; (d) 16+16 ageing

图 11 不同一级时效处理的超高强 Al-Zn-Mg-Cu 合金

DSC曲线

Fig. 11 DSC curves of ultra-high strength Al-Zn-Mg-Cu

alloys treated by different first-stage ageing processes
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Mg-Cu合金的主要强化相。根据前文式(1)，η′相

尺寸增大为强度的主要影响因素，在二级时效时间

为8~10 h时达到峰值。二级时效时间超过10 h后，

η′体积分数降低则成为强度主要影响因素，导致合

金性能下降。另外，随着合金元素在二级时效时间

过程中持续脱溶，铝固溶体的应力场持续释放，电

导率持续升高。

4 结论

1) 一级时效过程中，合金基体形成大量的GP

区作为二级时效的前驱体，有利于促进形成细小弥

散析出相，并控制晶界无析出带宽度。一级时效时

间低于8 h时，GP区因稳定性差易被重溶，无法作

为有效的预析出相存在，合理的一级时效时间范围

为12~20 h。

2) 二级时效过程中，硬度、抗拉强度和屈服强

度随着二级时效时间延长先增加后降低，在8~10 h

之间形成峰值，伸长率随二级时效时间延长呈递减

趋势，而电导率的变化趋势则相反。

3) 通过优化双级时效处理，使得超高强Al-Zn-

Mg-Cu合金抗拉强度在780 MPa左右，伸长率保持

在10%以上。伸长率的提高与晶界无析出带宽度的

减小呈正相关关系。
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Effect of two-stage peak ageing on microstructure and

mechanical properties of ultra-high strength Al-Zn-Mg Cu alloy

HAN Bao-shuai, ZENG Yuan-song, RONG Gang, LIU Ya-fei, MA Xiao-guang, XU Yan-jin, HAN Xiu-quan

(Department of Materials Application Research, AVIC Manufacturing Technology Institute,Beijing 100024, China)

Abstract: The ultra-high strength Al-Zn-Mg-Cu alloy of 800 MPa is of great significance to the lightweight of the

aviation structure, but the fracture elongation fluctuates greatly at present. In this paper, a two-stage peak ageing

process was proposed. The microstructures and mechanical properties of the alloys treated by single-stage ageing

at 120 ℃, first-stage ageing at 80 ℃ and second-stage ageing at 120 ℃ were systematically compared. The results

show that after the first-stage ageing treatment, high-density GP zones precipitate in the matrix, which promotes

the formation of fine dispersion η′ phase during the second-stage ageing process. Compared with the single-stage

ageing state, the width of precipitation free zone (PFZ) at grain boundary is reduced. When the second ageing time

is between 8−10 h, the strength is the highest and the elongation is more than 10%. The decrease of the width of

PFZ at grain boundary is the direct reason for the increase of elongation.

Key words: ultra-high strength Al alloy; pre-ageing; precipitate; precipitation free zone; elongation
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