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T6 时效和 T6I6 时效对 6005A铝合金微观组织和性能的影响 
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(中南大学 材料科学与工程学院，长沙  410083) 

摘 要： 采用硬度测试、 晶间腐蚀试验， 透射电镜  (TEM)和高分辨透射电子显微  (HRTEM)分析研究 6时效和 T6I6 
时效工艺处理对 6005A铝合金硬度和晶间腐蚀性能的影响。结果显示：6005A铝合金经 T6峰时效 175 ℃、12  h 

后，虽然硬度达到了 120 HV，但存在严重的晶间腐蚀倾向，腐蚀深度约为 100 μm，同时，晶界上的析出相呈不 

连续分布，尺寸较小；经  T6I6 时效处理后，晶内生成细小的析出相，同时晶界的析出相呈不连续分布，但尺寸 

较大，此时合金可获得更高的峰值硬度(127 HV)，而且其抗腐蚀能力得到显著提高，腐蚀深度约为 30 μm。 
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Effects of T6 and T6I6 ageing treatments on 
microstructure and properties of 6005A aluminum alloy 
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(School of Materials Science and Engineering, Central South University, Changsha 410083, China) 

Abstract: The effects of T6 and T6I6 ageing treatments on the hardness and intergranular corrosion properties of 6005A 

aluminum  alloy  were  investigated  using  hardness  test,  intergranular  corrosion  (IGC)  test,  transmission  electron 

microscopy (TEM) and high resolution transmission electron microscopy (HRTEM) analysis. The results show that  the 

hardness of the alloy in the T6 ageing treatment approaches a maximum value of 120 HV, however, it presents a severe 

intergranular corrosion with an average corrosion depth of 100 μm. The precipitates with small size are discontinuous at 

the grain boundaries. Fine precipitates with high density can be obtained in the grains after T6I6 aging treatment, and the 

precipitates are still discontinuous in the grain boundaries, however, the size of the precipitates is larger than that under 

T6 ageing  treatment. The T6I6 ageing treatment  for 6005A aluminum alloy not only  increases  the maximum hardness 

(127 HV), but also enhances the intergranular corrosion resistance, and the corrosion depth is only about 30 μm. 
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地铁列车、轻轨列车、高速列车使用铝制车身是 

实现我国轨道交通高速化、轻量化、现代化的主要途 

径。因此，选择一种具有优良比强度和良好腐蚀性能 

的车体大型材用铝合金材料尤为关键。 而Al­Mg­Si­Cu 
系铝合金是可热处理强化型铝合金中唯一没有发现应 

力腐蚀开裂(SCC)现象的合金 [1] 。其中，6005A铝合金 

由于具有优良的挤压性、焊接性、耐蚀性及中等的强 

度，可挤压出断面形状复杂的宽扁薄壁空心型材, 并 

能在挤压机上实现在线风冷或水雾冷淬火, 因此广泛 

应用于轨道交通车辆的制造中。 

目前，6005A 铝合金的各项研究已经被广泛报 

道 [2−6] ，但多集中在对挤压性能、淬火敏感性以及焊接 

性能等方面的研究，在时效硬化方面却只有关于  T6 
态的报道 [7] 。作为可热处理强化型铝合金，沉淀硬化 
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是 Al­Mg­Si­Cu 系铝合金主要的强化机制，其析出序 

列一般为过饱和固溶体(SSSS)→球状  GP 区→亚稳针 

状 β″相(共格)→亚稳棒状 β′相(半共格)+Q′相→稳定平 

衡 β相(Mg2Si)(非共格)+Q相 [8] 。 

近年来，研究铝合金中的二次时效析出现象成为 

一个热点 [9] 。二次时效处理不仅可以提高合金的断裂 

韧性，还可以在保持强度不降低或略有上升的同时有 

效提升合金的抗腐蚀性能。本文作者采用硬度测试、 

晶间腐蚀试验、透射电镜(TEM)和高分辨透射电子显 

微(HRTEM)等手段研究两种时效(T6时效和T6I6时效) 
处理对 6005A铝合金硬度和晶间腐蚀性能的影响，以 

便为 6005A铝合金应用提供理论依据。 

1  实验 

采用半连续铸造工艺制备 6005A铝合金，在线挤 

压成厚度为 3 mm的板材并在线淬火，其成分(质量分 

数， %)为Mg 0.65， Si 0.73， Cu 0.13, Mn 0.31， Cr 0.16， 
Ti≤0.10，Zn≤0.10，Al 余量。 截取试样，并在 550℃ 

厢式电阻炉中固溶 1 h， 水淬到室温。为了减小自然时 

效的影响，在 15 s内将所取样品放入油浴中时效。其 

中一部分样品在  175 ℃下等温时效不同时间，即  T6 
时效；另一部分样品进行 T6I6时效，即先在 175℃进 

行 0.5 h 预时效，再在 65 ℃时效 336 h(2周)，最后将 

试样在 175 ℃继续时效。图 1所示为 T6时效和 T6I6 
时效的示意图。 

硬度测试是在  HV−5  型小负荷维氏硬度计上进 

行，载荷为 20 N，加载时间 15 s，所记录的硬度数据 

图 1  T6时效工艺和 T6I6时效工艺的示意图 

Fig.  1  Schematic  diagram  showing  T6  and  T6I6  heat 

treatments 

都是经 7 次测量后，去除最大值和最小值的平均值， 

误差范围为±3 HV。 晶间腐蚀实验按 GB/T 7998—2005 
要求进行，将试样打磨、抛光、清洗、除油，在 35 ℃ 

的  3%NaCl(质量分数)+1%HCl(体积分数)溶液中浸泡 
24 h， 然后将腐蚀试样沿横向切开并抛光， 用 Leica DM 
ILM  HC 光学显微镜观察腐蚀形貌并测量腐蚀深度。 

透射电镜样品在MTP−1双喷电解减薄仪上双喷减薄、 

穿孔。电解液为硝酸与甲醇的混合液，体积比为  3:7, 
温度为−20~−30 ℃，电压为 12~15 V，电流为 80~100 
mA。在 JEOLF−2100型透射电镜上观察，加速电压为 
200 kV。 

2  实验结果 

2.1  时效硬化曲线及微观组织观察 
2.1.1  时效硬化曲线 

图 2所示为 6005A合金经过 T6时效和 T6I6时效 

的硬化曲线。由图 2可知，6005A 合金存在明显的时 

效硬化效应。6005A铝合金挤压试样经过 550℃、1 h 
固溶处理后硬度只有 55  HV，但在 T6 时效过程中， 

合金硬度在短时间内迅速上升， 3 h即达 113 HV， 12 h 
达到峰值硬度，约为 120 HV。随后，合金硬度开始下 

降，进入过时效状态，但硬度在降低大约 10 HV后， 

出现一个平台，保持在 110~113  HV 之间，下降并不 

明显。直到时效 90 h 以后，硬度才开始显著的下降， 

时效  180 h 时，仅仅只有 84 HV。 
6005A铝合金先进行 175℃、0.5 h 预时效、再在 

65 ℃低温时效 336 h(2周)后(T6I6时效)，此时，硬度 

从 75 HV上升至 86 HV。然后，温度升至 175℃继续 

图 2  6005A合金 T6时效和 T6I6时效硬化曲线 

Fig.  2  Age­hardening  curves  of  6005A during T6  and  T6I6 

ageing treatments
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时效(图 2中 T6I6曲线从此时开始)，硬度在短时间内 

迅速上升，时效 6 h 后，即达 116 HV左右；18 h 达到 

峰值硬度，约为 127 HV，高于 T6峰时效状态的硬度 

值，但是出现峰值的时间长于  T6 时效工艺。随后合 

金进入过时效状态，硬度迅速下降，没有出现  T6 时 

效的硬度平台，78 h 时硬度为 102 HV；到 150 h 时， 

其硬度只有 96  HV，但比同时间下 T6 时效的硬度要 

高。 
2.1.2  微观组织观察 

图 3所示为 6005A铝合金在两种时效热处理工艺 

图 3  不同热处理下 6005A铝合金的 TEM像 

Fig. 3  TEM images of 6005A alloy after different heat treatments: (a) T6, 0.5 h; (b) T6, 12 h; (c) T6, 78 h; (d) T6, 150 h; (e) T6I6, 

0 h; (f) T6I6, 18 h; (g) T6I6, 78 h; (h) T6I6, 150 h
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下的 TEM像。其中，图 3(a)~(d)所示分别为 6005A铝 

合金在 T6时效不同时间的 TEM像。从图 3(a)可以看 

出，时效 0.5 h 时，即时效初期，大量球状 GP区在晶 

内均匀分布；当达到峰时效状态(见图  3(b))，即时效 

到 12 h 时，合金中存在 2种衬度的析出相，一种是直 

径约为 2~3  nm的粒状析出相，另一种是长度约为 20 
nm的针状析出相。由析出相晶体几何分析可知，该粒 

状析出相应该是针状析出相的横截面。针状析出相在 

基体中分布均匀，同时在这些弥散沉淀相中可以观察 

到零衬度线的存在(见图 3(b))，说明 T6峰时效状态下 

合金中以共格的针状相为主，其尺寸在 20 nm左右。 

对粒状的析出相颗粒进行 HRTEM 观察，结果如图 4 
所示。测量得出析出相的点阵参数为  a=1.516  nm， 
c=0.674 nm，a与 c之间的夹角约为 105.3°，与文献报 

道的单斜结构 β″相点阵参数一致 [10−11] ，因此可判定该 

粒状或针状析出相为 β″相。同时，在图 3(b)中也观察 

到球状 GP区的存在， 如箭头所示； 当合金在时效 78 h 
后，可以观察到板状  Q′相的析出(见图  3(c))。同时， 

部分针状β″相已经转变为棒状的β′相， 尺寸大约为100 
nm，同时仍然能够在基体中看到一些共格的针状  β″ 
相存在，尺寸约为 30  nm，较峰时效状态有所长大。 

而当时效时间达到  150  h  后，Q′相尺寸已经长大到 
120~200  nm，同时观察到棒状的  β′相的存在(见图 
3(d))。

图 3(e)~(h)所示分别为 6005A铝合金在 T6I6态下 

时效不同时间的 TEM 像。图 3(e)所示为 6005A 合金 

在 T6I6、0  h(T6I4)状态下的 TEM 像，晶内同样均匀 

分布球状 GP区，密度明显增加；当时效至 18 h 时， 

即T6I6峰时效状态(见图3(f))， 与T6峰时效状态相似， 

图 4  T6、 12 h状态下针状析出相 β″相横截面的 HRTEM像 

Fig. 4  HRTEM image of cross section of β″ phase in state of 

T6, 12 h 

仍然主要以共格的针状 β″相为主，平均尺寸在 15 nm 
左右， 分布密度远大于 T6峰时效态。 当时效 78 h后(见 

图 3(g))， 棒状 β′相和板状 Q′相在晶内大量分布； 同时， 

可以观察到少量共格的针状 β″相，尺寸约为 30 nm， 

数量明显少于 T6时效 78  h 状态的。而当时效时间达 

到 180 h 后(见图 3(h))， 依旧可以观察到棒状 β′相的存 

在，而板状 Q′相已经长大到 180~240 nm。同时，可以 

观察到平衡相 β相的存在，尺寸约为 200 nm。 

2.2  晶间腐蚀试验和晶界微观观察 
2.2.1  晶间腐蚀试验 

图 5 所示为两种时效工艺下峰值时效状态的晶间 

腐蚀形貌。由图 5(a)可见，在 T6 工艺处理 12  h 后的 
6005A 铝合金表现出局部严重晶间腐蚀倾向，部分表 

层晶粒相互脱离，甚至脱落，发生晶间腐蚀区域腐蚀 

深度约为 100  μm。图 5(b)所示为在 T6I6 工艺处理下 

图 5  两种时效状态下 6005A铝合金的晶间腐蚀形貌 

Fig.  5  Intergranular  corrosion  micrographs  of  6005A  alloy 

after different ageing treatments: (a) T6, 12 h; (b) T6I6, 18 h
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的典型的晶间腐蚀形貌。此时，合金中仍然出现局部 

晶间腐蚀，但是腐蚀深度较  T6 峰时效状态有明显的 

改善，发生晶间腐蚀区域腐蚀深度约为 30 μm，同时， 

没有发现明显的晶粒脱落现象。 

2.2.2 晶界的微观组织观察 

图 6所示为 6005A铝合金在两种时效工艺处理下 

峰时效状态的晶界处 TEM 像。其中图 6(a)所示为 T6 
峰时效状态下的晶界照片，由图可以清楚看到晶界上 

的析出相呈不连续分布，析出相尺寸较小，相互之间 

间隔比较近。 图 6(b)所示为 T6I6峰时效状态下的晶界 

照片。相较于图  6(a)，图 6(b)中的晶界析出相更为粗 

大，相互之间的间隔也更大。 

图 6  不同热处理下 6005A铝合金的晶界 TEM像 

Fig. 6  TEM images of grain boundaries of 6005A alloy after 

different heat treatments: (a) T6, 12 h; (b) T6I6, 18 h 

3  讨论 

3.1  微观组织对硬度的影响 

时效硬化型铝合金的强度主要取决于晶内析出相 

的性质、数量及形貌。要使合金获得高强度就要求晶 

内析出相数量多而且与基体存在较大的共格畸变，能 

对位错运动产生较高的阻力 [12] 。不同时效处理导致合 

金的晶内析出相性质、形貌及数量和晶界析出相的特 

征都有明显变化，从而导致不同的硬度和晶间腐蚀 

性能。 

对比图 3(a)和(e)可以发现，在 T6态下时效时， 合 

金在 175 ℃时效仅 0.5 h 时，合金的硬度从 55 HV升 

高到 75 HV(见图 2)，此时在合金中主要是球状 GP区 

组织，这些球状 GP 区组织具有的弹性应变场，对位 

错运动产生较高的阻力，为合金提供了硬化效应。而 

在  T6I6 时效下经历  65 ℃时效  336  h(2 周)后(见图 
3(e))，球状  GP 区的数量和密度明显的增加了，致使 

合金的硬度从 75 HV上升至 86 HV(见图 2)。 

通常认为球状GP区是Al­Mg­Si系合金中针状 β″ 
相的先驱组织。随着 T6时效的进一步进行，球状 GP 
区不断生成，进而不断转变为 β″相。在 T6I6时效下， 
65 ℃时效结束后升至 T6时效温度时，部分尺寸在临 

界尺寸以下的球状 GP 区发生了回归溶解，然后再析 

出，最终大部分亚稳的球状 GP 区演变成了针状 β″强 

化相。因此，相对于 T6 时效工艺，T6I6 时效处理下 
β″相具有更高的密度。同时由于可形核的球状  GP 区 

数量远远大于 T6 时效，而可扩散形成 β″相的原子数 

量有限， 因此， β″相的尺寸较小。 由于 T6I6时效 65℃ 

时效 336  h(2 周)后，大量球状 GP 区的存在降低了合 

金的过饱和度，进一步减小了 β″相的形成动力，导致 
T6I6时效工艺出现峰值的时间要长。因此，经过 T6I6 
时效处理，其峰时效状态硬度要明显高于  T6 时效处 

理。此外，无论是在 T6时效还是 T6I6时效下，在峰 

时效状态下，β″相大量析出的同时，球状  GP 区依然 

存在。

T6I6峰时效状态的微观组织对合金的硬度提升有 

直接的贡献。两种时效条件下的峰时效状态都是以针 

状的 β″相为主导，同时也存在着大量球状 GP 区。尽 

管球状GP区和针状 β″相对 6005A铝合金的硬度都有 

贡献，但是通常认为针状 β″相对位错滑移的阻碍作用 

比球状 GP 区的作用更大 [12] 。由于 β″相产生的共格畸 

变程度比 GP 区更大，其强化效果更好，这也解释了 
T6I6 时效下峰时效状态下可获得更高的硬度。图 3(f) 
显示出  T6I6 时效确实增加了主要强化相针状  β″相的 

密度。

无论是 T6I6时效还是 T6时效，在时效 78 h 时都 

能够观察到针状 β″相的存在(见图 3(c)和(g))，这很可 

能是 T6时效状态下硬度平台的产生原因。而 T6I6时 

效形核的地方比较多，针状 β″相更容易转变成棒状 β′ 
相。因此，T6I6 时效下硬度下降相当快。时效 150  h 
后，无论是 T6I6时效还是 T6时效下都没有观察到针 

状  β″相(见图  3(d)和(h))。但是，T6I6 时效下板状  Q′ 
相比 T6 时效下数量更多，且板状 Q′相与基体是半共 

格的，具有一定的共格强化效果，因此，此时  T6I6 
时效的合金硬度大于 T6时效状态下的。
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3.2  微观组织对晶间腐蚀性能的影响 

晶界因为具有较高的界面能而成为短路扩撒通道 

和择优形核位置，导致固溶时不仅存在元素晶界的偏 

析，而且时效时附近溶质原子也极易向晶界扩散，在 

晶界上优先析出平衡相。 SVENNINGSEN等 [13] 研究指 

出，在含 Cu的 Al­Mg­Si合金中晶界的析出相主要是 
Q 相，因而在图 6(a)和(b)中出现在晶界上的析出相应 

该是 Q相。但是，从图 6可以看出，在晶界上不连续 

析出的 Q 相无法解释 T6 峰时效状态的严重的晶间腐 

蚀倾向。SVENNINGSEN等 [13] 同时认为，在晶界上存 

在着连续的纳米尺度的  Cu 富集带，热力学的计算结 

果表明 [14] ，此时，Cu无法以单质形式存在，也不会以 
AlCu 相(如 Al2Cu 相)的形式存在，因此，这些 Cu 富 

集带极有可能是 Q相的先驱。这些分布在晶界上的 Q 
相，还有连续的  Cu 富集带形成了连续的阴极活性通 

道，而在晶界附近的无析出带则作为阳极，相互之间 

形成微电池，导致晶界优先连续的溶解，产生严重的 

晶间腐蚀。然而，来自 Cu 富集带和 Q 相中的 Cu 能 

够在酸性的氯化物溶液中溶解然后再沉淀在暴露的晶 

粒边缘 [15−17] ，继续充当阴极。因此，在  T6 峰时效状 

态下，6005A 铝合金呈现局部严重的晶间腐蚀倾向， 

腐蚀深度约为 100 μm。 该状态下合金晶间腐蚀机制的 

示意图如图 7所示。 

然而，在 T6I6峰时效状态下，晶间腐蚀性能发生 

了变化， 这可能是因为 T6I6时效达到峰时效的时间比 
T6时效长，再加上之前的长时间低温时效(65℃、336 
h)， 晶界上的 Cu富集带发生了缩进，至少在局部发生 

了缩进，在晶界上形成不连续的  Cu 富集带，打破了 

原本连续的微电池，且晶界上的 Q 相较 T6 峰时效状 

态发生了长大，相互之间的间隔也有所扩大，Q 相充 

当阴极产生的腐蚀效果进一步减弱。因而，T6I6峰时 

效状态下没有发生明显的晶界连续溶解，只是导致 

图 7  晶间腐蚀机制示意图 [13] 

Fig. 7  Conceptual sketch of IGC mechanism [13] 

晶界局部溶解，呈现局部轻微的晶间腐蚀，腐蚀深度 

约为 30 μm。 

4  结论 

1) 6005A铝合金经 T6峰时效 175℃、12 h 后，虽 

然硬度达到了 120 HV，但存在严重的晶间腐蚀倾向， 

腐蚀深度约为 100  μm。而经 T6I6 时效处理后，不仅 

可以获得更高的峰值硬度(127 HV)，而且还能显著提 

高晶界腐蚀抗力，腐蚀深度仅为 30 μm。 
2) 获得更高密度的针状  β″相是  T6I6 时效处理工 

艺峰值硬度高于 T6处理的原因。 
3)  T6I6 峰时效后晶界处的析出相呈不连续分布， 

但尺寸更大，间隔也更大，同时在晶界形成了不连续 

的 Cu富集带，导致经 T6I6处理后合金的抗腐蚀性能 

优于经 T6处理后合金的抗腐蚀性能。 
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