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摘  要：利用差示量热法(DSC)、透射电镜(TEM)、选区电子衍射(SAED)、常规力学性能测试等手段研究了 7B04

铝合金时效沉淀析出及强化行为。结果表明：该材料存在显著的自然时效现象，大量的 GPⅠ区沉淀析出是自然

时效强化的主要原因；合金在 120 ℃进行人工时效的初期析出大量 GP 区，使材料的强度迅速提高，时效 8 h 后，

其横向极限抗拉强度即可达到 570 MPa，时效 22 h 时可达强度峰值点，此时 GP 区(包括 GPⅠ和 GPⅡ区)和 η′相

是主要强化相；峰值时效后继续延长时效时间，材料的强度无明显降低，极限抗拉强度保持在 590 MPa 左右。 
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Abstract: The ageing precipitation and strengthening behavior of 7B04 aluminum alloy were investigated by DSC, TEM, 

HREM, SAED and tensile testing techniques. The results show that increment of strength during natural ageing at room 

temperature is related to the dominant formation of GPI zones. During the early stage of artificial ageing at 120 ℃, the 

strong age-strengthening response is due to the precipitation of GP (both GPI and GPII) zones. The peak UTS value is 

achieved as 570 MPa after ageing at 120 ℃ for 22 h, both GP (GPⅠ and GPⅡ) zones and η′  phase are major 

precipitates at this stage. After 22 h, the tensile strength changes little (approximate by at 590 MPa) for a relative long 

time. 
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Al-Zn-Mg-Cu 系(7×××系)超高强度铝合金预拉

伸厚板是以航空航天用材为背景研制并发展起来的一

类铝合金材料，长期以来被广泛用于各种飞机机身、

机翼梁、机舱壁板和火箭中高强度整体结构零件等的

制造，是各国航空航天工业中不可缺少的重要材    
料[1−6]。近年来，随着军事、宇航事业的发展，对超高

强铝合金预拉伸厚板的需求量正逐年增加。7B04 铝合

金是典型的可热处理强化铝合金，时效工艺过程是使

其获得高强度的关键工艺环节。本文作者在生产 7B04

合金预拉伸厚板的轧制、固溶、预拉伸等工艺的基础

上，进一步研究该材料在时效过程中的沉淀析出及强

化行为，并探讨其微观作用机理。 
 

1  实验 
 

实验所用 7B04 铝合金的化学成分列于表 1。合金

经熔炼铸造、均匀化处理后热轧成 40 mm 厚的板材； 
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表 1  实验材料的成分 

Table 1  Chemical composition of alloy(mass fraction, %) 

Zn Mg Cu Mn Fe 

6.23 2.88 1.58 0.31 0.15 

Si Ni Cr Ti Al 

0.048 <0.01 0.16 0.025 Bal. 

 
然后在辊底式双面喷淋淬火炉上进行固溶处理淬火

后，对板材进行 2%~2.2%的拉伸塑性变形以消减淬火

残余应力。从淬火后的板材上切取大量试样块，在 120 
℃进行 0~72 h 的人工时效处理，时效实验在干燥箱中

进行。测量不同时效时间厚板的横向拉伸力学性能(取
3 个拉伸数据的平均值)，取样位置为沿板材厚度方向

的 1/4 处。DSC 实验在 TA2010 热分析仪器上进行，

加热速度为 10 K/min，加热温度范围为室温~500 ℃。

TEM 试样经机械减薄至 50 μm 后，在 25%硝酸+75%
甲醇的电解液中双喷减薄，双喷液的温度控制在

−20~−30 ℃之间。在 JEM-2000FX 分析电镜和

JEM-2010FX 高分辨透射电镜上观察合金的显微组

织。 
 

2  实验结果 
 
2.1  DSC 分析 

图 1 所示是淬火态合金的 DSC 实验结果。从曲线

上可以看出存在 5 个较为明显的放热峰：峰 A(~40 
)℃ ，峰 B(~100 )℃ ，峰 C(~195 )℃ ，峰 D(~230 )℃ 和

峰 E(~267 )℃ 。文献[7]认为，7×××系合金中有两种

GP 区存在，一种是 GPⅠ区，在低温时效过程中形成；

另一种为过饱和空位和溶质群聚(VRC)形成的 GPⅡ
区，其形成与淬火温度和时效条件有直接的关系，当

合金在 450 ℃以上淬火、在 70 ℃以上时效即可形成。

文献[8−11]对 7×××系淬火态合金的 DSC 研究发现

在温度低于 150 ℃以下只能发现有一个放热峰存在，

其温度范围较分散，在 20~70 ℃之间或是接近 100 ℃
甚至在 100 ℃以上。然而，本研究的 DSC 实验结果与

文献报道有一定出入，在 150 ℃以下可清晰地发现有

两个放热峰存在，如图 1 中放热峰 A 和 B。峰 A 对应

于合金中大量 GPI 区的形成，而放热峰 B 则是由于

GPⅡ区的形成所引起的，这与文献[12]的研究结果一

致。图 1 中的放热峰 C 是由于 η′相出现而引起的，放

热峰 D 则是由于 η′→η相变而产生的放热反应。而峰

E 可能是由于形成了 T 相[9]。此外，紧接着放热峰 A
和 B 之后，有一个明显的吸热峰 I (~125 )℃ 存在，这 

 

 
图 1  淬火态 7B04 铝合金的 DSC 曲线 

Fig.1 DSC thermogram of 7B04 aluminum alloy in 

as-quenched condition 
 
是由于在 DSC 实验进程中尺寸较为细小的 GP 区溶解

所形成。 
图 2 所示为合金淬火后在室温自然时效 100 d 的

DSC 分析曲线。与淬火态材料的 DSC 曲线(图 1)相比，

自然时效 100 天后材料的 DSC 曲线中没有出现图 1
中放热峰 A(对应于 GPⅠ区的析出)和放热峰 B(对应

于 GPⅡ区的析出)，取而代之的是在 125 ℃左右出现

了一个明显的吸热峰Ⅱ，此峰是由于大量的 GPI 区溶

解引起的[10]。表明淬火后的过饱和固溶体在自然时效

过程中发生了显著的解聚现象，沉淀析出了大量的 GP
Ⅰ区。 
 

 
 
图 2  7B04 铝合金自然时效 100 天后的 DSC 曲线 

Fig.2  DSC thermogram of 7B04 aluminum alloy after 

naturally aged 100 d 

 
合金经 120 ℃时效 22 h后的DSC实验曲线如图 3

所示。与淬火态材料的 DSC 曲线(图 1)进行比较，可

以看出，图 3 中在放热峰 D(对应于 η 相的析出)出现
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之前没有明显的放热峰存在，表明在 DSC 实验进程中

不存在明显的 GP 区和 η′相的析出反应特征。而 180 ℃
左右出现的吸热峰Ⅲ则是由于合金经 120 ℃时效 22 h
后析出的 GP 区和 η′相在 DSC 实验进程中溶解所造成

的。这表明合金经 120 ℃时效 22 h 后的析出相主要为

GP 区和 η′相，本研究中的 TEM 研究结果也证实了这

一点。 
 

 

图 3  7B04 铝合金经 120 ℃人工时效 22 h 后的 DSC 曲线 

Fig.3  DSC thermogram of 7B04 aluminum alloy artificial 

aged for 22 h at 120 ℃ 

 
2.2  自然时效特性 

表 2 列出了淬火态和自然时效态合金的拉伸力学

性能。从表中可以看出，该合金淬火后在室温停放后

表现出了显著的自然时效特性。当材料固溶处理淬火

后，合金的极限抗拉强度和屈服强度分别为 395 MPa
和 206 MPa，伸长率为 23.9%；而当淬火态材料在室

温自然时效 100 d 后，其抗拉强度增至 535 MPa，屈

服强度达 387 MPa，伸长率降至 15.8%。由前文所述

DSC 分析结果可知，合金在自然时效过程中强化现象

是由于大量弥散的 GPI 区沉淀析出所引起的。 
 

表 2  淬火态和自然时效态材料的拉伸力学性能 

Table 2  Tensile properties of as-quenched and natural aged 

condition materials 

State Rm/MPa σ0.2/MPa δ/% 

As-quenched 395 206 23.9 

Natural aged for 
100 d 

535 387 15.8 

 

2.3  人工时效特性 
图 4 所示是 7B04 铝合金在 120 ℃时效强化曲线。

从图中可以看出，合金存在明显的人工时效强化特性。

材料经固溶处理后的极限抗拉强度和屈服强度分别为

395 MPa 和 206 MPa；时效 8 h 后其极限抗拉强度升至

570 MPa，屈服强度为 488 MPa；随着时效时间的延长，

合金的强度继续升高，经 22 h 时效后即可获得最大强

化效果，此时合金的极限抗拉强度和屈服强度分别为

595 MPa 和 535 MPa；合金越过强度峰值之后，随着

时效时间的延长，合金的强度基本上保持不变，出现

一个较长的时效平台。 

 

  
图 4  7B04 铝合金 120 ℃时效曲线 

Fig.4  Ageing curves of 7B04 aluminum alloy at 120 ℃ 

 

2.4  TEM 观察 

图 5(a)和 5(b)所示分别为合金 120 ℃时效 6 h 和

12 h 后沉淀相的明场像。可以看出，合金时效 6 h 后，

在晶内的基体中观察到非常细小而弥散的时效强化沉

淀相，衬度不是很明显，在选区电子衍射花样中几乎

观察不到这些细微沉淀相的衍射斑点。结合 DSC 实验

结果进行判断，这些沉淀相应为 GPⅠ区和 GPⅡ区。

延长时效时间至 12 h，基体内沉淀相数量进一步增加

且分布更加细密，但同时亦有少量沉淀相的尺寸发生

长大，如图 5(b)所示。 

图 5(c)所示为 120 ℃时效 22 h(对应强度峰值)基

体内沉淀相的明场像。从图中可以看出，与时效 12 h

相比，沉淀相的形态和大小没有明显的变化，但其分

布更加细密。图 6 所示为[111]Al晶带轴的选区电子衍

射花样可以发现除 Al 基体的强斑点以外，还有明显的

附加斑点存在，从中可以判断这些附加斑点主要来自

η′相；此外，在(422)/3 位置附近还有 GPⅡ区的弱斑点

存在，这就说明 GPⅡ区也是该时效条件下的沉淀析出

物。这些沉淀析出物的详细特征可以进一步通过 Al

基体的[110]入射方向的高分辨透射电镜(HREM)像进

行鉴别，如图 7 所示，从中可以发现有两种类型 GP
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区存在，即 GPⅠ区和 GPⅡ区；此外，从图 7 中还可

以发现有与基体半共格的圆盘状 η′相存在，尺寸约为

3~5 nm。由此可见，合金在强度峰值时效条件下，其

时效沉淀析出相主要为 GPⅠ区、GPⅡ区和 η′相，起

主要强化作用。 

图 5(d)所示为合金 120 ℃时效 48 h 后析出相的明

场像。从图中可以看出，随着时效时间的进一步延长，

基体沉淀相有所粗化，但长大趋势并不明显。 

 

 

3  分析与讨论 

 

7×××系合金时效过程中的沉淀析出顺序为[9−14]: 

α(过饱和固溶体)→GP 区→η′(MgZn2)→η(MgZn2)。其

中 GP 区与基体共格，η′相与基体半共格，通常认为这

两种相在合金中起主要的强化作用。η 平衡相与基体 

 
图 5  合金在 120 ℃时效不同时间的 TEM 像 

Fig.5  TEM images of alloy aged at 120  for different time℃ : (a) 6 h; (b) 12 h; (c) 22 h; (d) 48 h 
 

 

图 6  合金 120 ℃、22 h 时效后的选区电子衍射花样分析图 

Fig.6  SAED pattern after aged at 120 ℃ for 22 h: (a) SAED pattern in [111]Al projection; (b) Schematic pattern of characteristic 

spots in [111]Al
[13] 
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图 7  合金经 120 ℃、22 h 时效后[110]Al 入射方向的高分辨

像 

Fig.7  HREM image in [110]Al projection of alloy aged at 120 

℃ for 22 h 
 
完全不共格，其强化作用较小。前文已述及 GP 区可

分为两类，即 GPⅠ区和 GPⅡ区。文献[15]认为 GPⅠ
和GPⅡ区都可以转变为η′相，其析出顺序如图8所示。 
 

 
图 8  Al-Zn-Mg-(Cu)合金析出沉淀的次序[15] 

Fig.8  Precipitation sequence in Al-Zn-Mg-(Cu) alloys 
 

合金的时效强化取决于位错与脱溶相质点间的相

互作用。当运动位错遇到脱溶质点时，可能在质点周

围生成位错环或以切过质点方式通过脱溶质点的阻

碍；切割机制的强化效果随质点体积分数和尺寸的增

大而增大，而绕过机制的强化效果则应随质点体积分

数的减小和尺寸的增大而减小[16]。本实验中，欠时效

条件下，合金中的沉淀相主要为 GP 区，变形时位错

切割GP区，而过时效条件下合金中的沉淀相主要为 η′
相和 η相，变形时位错绕过强化质点，峰时效条件下

沉淀相主要为 GP 区和部分 η′相，位错由切割机制逐

步向绕过机制转变，合金的强度最高。因此，合金的

强度会在时效初期随时效时间的延长而上升，达到强

度峰值点后开始逐渐下降。然而，从图 4 可以看出，

与峰值强度相比，合金的强度在过时效阶段下降很少

且在很长的一段时间内保持基本不变；这是由于合金

中的析出强化相具有较高的稳定性，强化相的数量、

大小及分布没有发生明显的变化，因而合金的强度得

以在很长的时间内保持相对稳定。 
 

4  结论 
 

1) 淬火后的 7B04 合金在室温自然时效一段时间

后会有大量的 GPⅠ区沉淀析出，这是自然时效强化的

主要原因。 
2) 7B04 合金预拉伸厚板在 120 ℃人工时效 8 h

后，其横向的极限抗拉强度可达 570 MPa；时效 22 h
后即可达到强度峰值点，此时极限抗拉强度为 595 
MPa；越过峰值时效点之后，随着时效时间的延长，

材料的强度一直保持在峰值强度水平，无明显的过时

效特性。 
3) 该材料的峰时效是由基体内析出 GP 区(包括

GPⅠ和 GPⅡ区)和 η′相联合强化引起的。 
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