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摘要:采用硬度、电导率、室温拉伸测试方法,研究110~140℃范围内时效不同时间后新型铝合金性能的变化。利用透

射显微镜(TEM)观察合金的组织形貌特征。结果表明:该新型铝合金最佳的时效工艺为110℃保温24h,此条件下合

金的抗拉强度,屈服强度和伸长率分别为808,785MPa与6.9%。时效温度是影响合金析出相种类、密度和尺寸的主要

因素。在110℃时效时,合金主要的析出相是GPⅠ区、GPⅡ区和亚稳η'相。110℃时长时间(直至96h)时效后,GPⅠ
区和GPⅡ区仍能稳定存在。与110℃时效相比,在140℃时效时,析出过程加速。当140℃时效4h后,未观察到GP
区的存在,主要的析出相为η'相;140℃时效24h后,主要的析出相为η'相和η相。
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Abstract:Thehardness,conductivityandroomtemperaturetensiletestwereusedtostudythe
propertiesofthenewaluminumalloyagedat110-140℃fordifferenttime.Themicrostructureofthe
alloywasobservedbytransmissionmicroscope(TEM).Theresultsshowthattheoptimumaging
processofthenewaluminumalloyisagingat110℃for24h.Tensilestrength,yieldstrengthand
elongationare808,785MPa,6.9%,respectively.Agingtemperatureisthemainfactoraffectingthe
type,densityandsizeofprecipitates.Whenagedat110℃,themainprecipitationsareGPⅠzones,

GPⅡzonesandmetastableη'phase.Afteragingat110℃foralongtime(upto96h),GPⅠzones
andGPⅡzonesstillexiststably.Comparedwithagingat110℃,theprecipitationprocessaccelerates
at140℃.Afteragingat140℃for4h,noGPzoneisobserved,andthemainprecipitatephaseisη'.
Afteragingat140℃for24h,themainprecipitatesareη'phaseandηphase.
Keywords:the5thgenerationaluminumalloy;ultrahighstrengthaluminumalloy;800MPa;aging
treatment;microstructure

  铝合金具有高的比强度和良好的综合性能,在航

空工业已有近百年的应用历史,并一直占据主导地位,
可以说百年航空,百年铝材。在近百年的时间里,国内

外航空铝合金在飞机设计需求牵引和铝合金自身技术

发展的双重推动下,至今已发展至第五代铝合金,航空

铝合金的代次划分以变形铝合金为主。
第一代静强度铝合金,主要是为了满足飞机静强

度设计需求、伴随着铝合金沉淀硬化技术的发明而研

发的合金,典型合金为2024-T3,2A12-T6,7075-T6,

7A04-T6;铝合金应力腐蚀失效引起的飞机失事促使

飞机设计对高强铝合金提出了耐腐蚀的需求,此时伴

随着T73,T76等过时效热处理技术的发明,研发了第

二代高强耐腐蚀铝合金,典型合金为7075-T73/T76,

7A09-T73/T74等;随着飞机强烈的减重需求,对铝合

金的综合性能提出了越来越高的要求,在合金纯化和

微合金化技术进步的推动下,研发了第三代高强、高韧
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铝合金,典型合金为7050,7475,2124等[1-2]。

20世纪80年代末,飞机设计准则逐渐向损伤容

限设计和可靠性设计转变,对结构材料提出了更高的

要求,在精密热处理技术以及主合金成分优化设计与

发展的推动下,研发了第四代高性能铝合金[2],主要包

括超高强铝合金、耐损伤铝合金、高强韧低淬火敏感性

铝合金等。典型超高强铝合金7A55,7B50,结合T77
精密热处理技术,其强度达到了600MPa级;典型耐

损伤铝合金2E12,在强度水平与2024相当的情况下,
疲劳裂纹扩展速率降低了一个数量级,断裂韧度明显

提高;高强高韧铝锂合金2A97,在实现高强韧低密度

的同时,具有优异的耐损伤性能;高强低淬火敏感性铝

合金7A85,其最大淬透深度达300mm,满足了飞机

厚大截面零部件的选材要求。在航空装备发展需求的

牵引下,随着国内先进铝合金生产装备的配套建设及

材料制备关键技术的突破,国内第四代先进航空铝合

金已经实现工业化稳定制备并装机应用,国内航空铝

合金的研制与生产应用已经达到国际先进水平。
通过上述四代航空铝合金的研究,科研人员已基

本探究出材料具有超高强[2-4]、高耐损伤[2,5-6]、高强韧

低淬火敏感性[2,7-8]等性能的特征微结构。在研究技术

手段方面,基于相图、第一性原理进行成分设计的计算

材料学迅速发展,塑性加工、热处理过程仿真模拟及微

观组织表征研究逐渐深入,基于“成分-制备工艺-特征

微结构-性能”关联性,多尺度特征微结构精细调控技

术也不断发展。采用理论计算、模拟、实验相结合的方

式,进行特征微结构精确调控,国内外开展了第五代航

空铝合金的研发和探索工作,为新一代武器装备设计

选材提供技术储备。第五代航空铝合金在保持良好综

合性能的前提下,针对承受压缩载荷的支撑梁、桁条等

高刚度、高强度需求部位,进一步提升合金强度,研发

强度700MPa以上的超高强度铝合金。
采用半连续铸造方法制备的低成本铝合金是研究

热点之一,实现 Al-Zn-Mg-Cu系合金强度级别的跨

越,主合金元素的作用至关重要,目前国内外学者普遍

认为增加Zn含量能显著提高合金的强度,在此基础

上,优化 Mg,Cu含量,设计开发不同的合金。美国

Kaiser铝业公司研制了7068超高强铝合金[9],该合金

T6511状态型材,其抗拉强度超过700MPa,伸长率接

近10%,但未见其应用方面的报道;从“十二五”起,北
京航空材料研究院自主研发了7A36,7A99,7A95等

新型超高强铝合金,在中试条件下将超高强铝合金的

性能水平提升到700MPa以上,部分合金强度达到

800MPa[10-12]。700MPa级原型合金7A36已完成中

试条件下试制及应用研究,正在开展工程化研制。目

前超高强铝合金的研究,主要集中在以下方面:合金成

分设计方面,采用计算机模拟的方式,从第一性原理及

热力学计算优化等方面对该系合金中主要中间相的结

构稳定性、力学性能和电子特性进行理论研究,为该系

合金成分设计提供理论依据[13-14];微合金化方面,针对

超高强度铝合金基体,研究了 Mn,Zr,Ti,Cr等微合金

化元素单独或复合添加,以提高合金强度或消除各向

异性[15-16];合金铸态组织及均匀化退火方面,针对高

Zn合金开展一次凝固析出相的种类、形貌结构研究,
揭示凝固析出相的形成过程与机理,并根据一次凝固

相的种类和特性,开展均匀化工艺研究[17-19];在热处理

研究方面,针对高Zn合金开展固溶及时效工艺研究,
以期获得高强度合金。

在满足刚度的要求下,超高强度铝合金强度越高,
减重效果越明显。增加Zn含量可有效提高合金强

度,但合金化程度过高,在工业化条件下难以制备,本
工作针对合金化元素总含量不超过17%(质量分数,
下同),目标强度800MPa级的超高强度铝合金,基于

前期的合金成分热力学及动力学计算[20],在中试条件

下开展型材制备,并进行合金时效工艺研究,重点研究

时效制度对合金硬度、电导率以及室温拉伸性能的影

响,并进一步分析该合金的时效析出序列,为合金的工

业化生产和应用提供参考。

1 实验材料与方法

实验合金为北京航空材料研究院自行研制的铝合

金型材,其化学成分如表1所示,在1.5t级熔铸炉中

采用半连续铸造方法制备ϕ80mm的铸锭,将铸锭均

火、扒皮后挤压成12mm×40mm截面的型材,挤压

比为19.7。型 材 的 固 溶 制 度 为468 ℃/30min+
475℃/60min,水 冷;时 效 工 艺 参 数 为:时 效 温 度

110~140℃,时效时间0~96h,空冷。电导率、硬度、
室温拉伸试样沿型材纵向取样,电导率试样尺寸为

12mm×40mm×30mm,硬度试样尺寸为12mm×
40mm×30mm,拉 伸 试 样 毛 坯 尺 寸 为12mm×
20mm×75mm。时效处理在循环鼓风干燥箱中进

行,炉温精度为±2℃。
硬度实验在万能硬度计上进行,实验过程按照

GB/T230.1-2018;电导率实验采用Sigmatest2.069电

导率仪,实验过程按照GB/T12966-2008;室温拉伸实

验在Instron5887电子万能试验机上进行,实验过程按

照GB/T228.1-2010。采用 MTP-1双喷电解减薄仪

制备透射电镜试样,电解液为硝酸∶甲醇=1∶3(体积

比)。透射观察在JEM-2000FX型分析电镜上进行。
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表1 实验合金化学成分(质量分数/%)

Table1 Chemicalcompositionsofexperimentalalloy(massfraction/%)

Si Fe Cu Zn Mg Zr Mn Cr Ti Al
0.02 0.05 1.0-2.0 10.5-12.0 2.5-3.0 0.12 <0.05 <0.05 <0.05 Bal

2 结果与分析

2.1 不同时效工艺下合金的硬度与电导率

图1为合金在110~140℃时效处理0~96h后

的硬度与电导率变化曲线。从图1(a)可以看出,在
时效初期(欠时效阶段),合金的时效硬化响应速度

非常快,在时效开始的2~4h内,合金的硬度迅速上

升。不同时效温度下合金的硬度呈现出不同的变化

趋势,随着时效温度的升高,合金时效硬化响应速度

加快,达到峰值硬度的时间显著缩短,在110,120℃
时效时,时效24h后,合金的硬度达到峰值,并呈现

出一个较长的时效平台;在130℃时效时,合金经历

了欠时效、峰时效和过时效三个阶段,合金硬度在时

效16h后达到峰值,并稳定一段时间,直至48h后

硬度开始缓慢下降,而在140℃时效时,合金的硬度

在时效12h后达到峰值并随着时效时间的延长急剧

下降。
图1(b)为合金在不同温度下时效的电导率变化

曲线。可以看出,随着时效温度的升高和时效时间的

延长,电导率逐渐升高。在110℃和120℃时效时,合
金的电导率较低且随着时效时间的延长增幅很小,在

110℃时效48h后,合金的电导率从固溶态的25.0%
IACS上升到28.4%IACS;当时效温度升高至130,

140℃时,合金电导率变化的速度明显增加,140℃时

效8h后,合金的电导率达30.3%IACS,时效48h
后,合金的电导率达34.2%IACS。

图1 不同时效工艺处理后合金的硬度(a)与电导率(b)变化曲线

Fig.1 Hardness(a)andconductivity(b)curvesofthealloyatdifferentagingprocesses

2.2 不同时效工艺下合金的室温拉伸性能

图2为110℃和140℃条件下合金力学性能的变

化曲线。可以看出,抗拉强度与屈服强度的变化趋势

与 图1(a)相同。110℃时效初期,合金强度随着时效

图2 不同时效工艺处理后合金的室温拉伸性能

(a)T=110℃;(b)T=140℃

Fig.2 Tensilepropertiesofthealloyatdifferentagingprocesses
(a)T=110℃;(b)T=140℃
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时间迅速升高,伸长率逐渐下降,强度在时效24h时

达到峰值,并随着时效时间的延长强度基本保持稳定,
在110℃/24h时效条件下,合金的抗拉强度,屈服强

度和伸长率分别为808,785MPa与6.9%。140℃时

效时,合金时效响应很快,2h后强度达到峰值,此时

合金的抗拉强度,屈服强 度 和 伸 长 率 分 别 为799,

781MPa与8.6%;而后随着时效时间的延长,合金强

度逐渐下降,伸长率缓慢上升。
综合考虑强度、伸长率等因素,合金适宜的时效

工艺为110℃/24~96h。优选推荐参数为110℃/

24h。

2.3 不同时效工艺下合金的组织特征

2.3.1 析出相

图3为不同时效工艺下合金靠近<011>带轴的透

射组织明场像。在110℃时效时,析出相长大缓慢,时
效4h后,晶内析出相多数为圆形,细小且分布均匀,
尺寸约为3~5nm(见图3(a));时效时间延长至24h
时,析出相尺寸略有增大,约5~8nm,析出相密度明

显增加(见图3(b));时效时间延长至96h时,析出相

形貌为针状析出相和圆盘状析出相,针状析出相宽度

约2~4nm,长度约5~10nm,圆盘状析出相尺寸约

4~8nm(见图3(c))。

图3 不同时效制度下合金TEM组织

(a)110℃/4h;(b)110℃/24h;(c)110℃/96h;(d)140℃/4h;(e)140℃/24h

Fig.3 TEMmicrostructuresofthealloyatdifferentagingprocesses
(a)110℃/4h;(b)110℃/24h;(c)110℃/96h;(d)140℃/4h;(e)140℃/24h

  140℃时效时,析出相尺寸较110℃时效时明显

增大,时效4h后,晶内均匀析出了大量细小的针状及

圆形颗粒,析出相的尺寸约为5~10nm(见图3(d)),
时效24h后,析出相的尺寸长大至15~20nm(见图

3(e))。时效温度升高,析出相析出和长大的速度明显

加快。

2.3.2 析出相的选区电子衍射

通过析出相不同方向的选区电子衍射花样(SAD)
可以确定析出相的种类。图4所示为合金在不同时效

状态下沿<001>和<112>方向的SAD图。
图4(a),(b)为110℃时效4h后的衍射花样。从图

4(a)可以看出,在<001>带轴下,可以看到{1,(2n+1)/

4,0}位置出现GPⅠ区衍射斑点,1/3{220},2/3{220}
位置出现η'相衍射斑点;从图4(b)可以看出,在<112>
带轴下,1/2{311}位置出现 GPⅡ区衍射斑点,1/3
{220}和2/3{220}位置出现η'相衍射芒线。110℃时

效96h后,从图4(c),(d)中同样可以发现GPⅠ区及

GPⅡ区的衍射斑点,与图4(a),(b)相比,η'相的衍射

斑点强度提高,表明此时η'相的体积分数有所增大。
在140℃下时效4h后,未发现明显的GPⅠ区的

衍射斑点,1/3{220},2/3{220}位置出现了η'相衍射

斑点,表明基体中η'相的存在,如图4(e)所示。140℃
时效24h后,η相的衍射斑点变强,表明此时η'相和η
相为主要的析出相,如图4(f)所示。

47



第49卷 第4期 800MPa级超高强度铝合金的时效析出行为

图4 不同时效制度下合金选区电子衍射

(a)<001>110℃/4h;(b)<112>110℃/4h;(c)<001>110℃/96h;(d)<112>110℃/96h;(e)<001>140℃/4h;(f)<001>140℃/24h

Fig.4 SADpatternsofthealloyatdifferentagingprocesses
(a)<001>110℃/4h;(b)<112>110℃/4h;(c)<001>110℃/96h;(d)<112>110℃/96h;(e)<001>140℃/4h;(f)<001>140℃/24h

2.4 分析与讨论

2.4.1 时效工艺对合金性能的影响

在110~140℃时效初期,合金的硬度和强度随着

时效时间的延长迅速升高,该新型铝合金合金化程度

高,合金元素总含量约15%,固溶后基体的过饱和固

溶度较高,易于发生分解,因此合金的时效响应较快。
从热力学角度来讲,析出与长大需要一定的驱动力。
析出相的析出和长大与时效温度密切相关,时效温度

越高,析出相析出和长大的驱动力越大,析出相的形核

析出越快,析出相密度越大,长大越明显。力学性能与

析出相的形貌、大小以及与基体的共格程度关系密切。
在110℃时效时,主要的析出相为GP区和η'相,这两

种析出相的尺寸较小,与基体共格,从图3(b),(c)可
以看出,时效时间从24h延长到96h,析出相的密度、
尺寸变化不明显,因此,合金的硬度和强度变化不大。
在140℃下时效时,η'相迅速长大并发生粗化进而转

化为η相,当140℃时效24h后,由于η相的迅速粗

化,导致合金的硬度和力学性能急剧降低。
电导率作为合金耐腐蚀性能的重要判据,与合金

的抗应力腐蚀性能密切相关。该新型铝合金在不同的

时效温度下随着时效时间的延长,电导率不断升高。
电导率的变化主要与基体内溶质的固溶程度以及共格

脱溶相周围的应变能相关,溶质固溶引起的晶格畸变

对电子的散射要远大于第二相的作用。在不同的时效

制度下,析出相不断析出(见图3),基体的固溶度降

低,晶格畸变下降,因而合金的电导率不断升高,并且

时效温度越高,析出相析出越快,基体加速贫化,使得

电导率上升速度越快(见图1(b))。

2.4.2 合金时效析出序列

该新型铝合金在110℃和140℃时效时,析出相

的种类有所不同:图4(a)~(d)的选区电子衍射图表

明,在110℃下时效4~96h后,合金中存在GPⅠ区、

GPⅡ区和亚稳的η'相,通常认为GPⅠ区和GPⅡ区是

η'相的形核先驱体,GPⅠ区为富 Mg的原子团,其惯

习面为{001}面,在时效过程中,Zn原子从基体扩散到

GPⅠ区,沿着<110>Al方向择优生长,在长大的过程中,
这些拉长的GPⅠ区又会沿着<011>Al或者<101>Al方向

生长,最后在{111}Al面上生长成盘片状的η'相;GPⅡ
区惯习面为{111}面,在时效过程中,随着Zn原子的

扩散,GPⅡ区不断长大、粗化,转变成盘片状的η'相。
本研究中,110℃长时间时效后,GPⅠ区、GPⅡ区仍能

稳定存在,说明不是所有的 GP区都能转变成η'相。
研究表明,尺寸较小的GP区,表面能更高,比大尺寸

GP区更不稳定,随着时效的进行,小尺寸的GP区转

变成η'相;大尺寸的GP区在时效温度较低时,由于驱

动力小,不能促进其转变为η'相,因此在110℃低温长

时间时效后还稳定存在。

140℃时效时,析出相析出的驱动力增大,析出较
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快,如图4(e),(f)所示,未见到GP区的衍射斑点,表
明此时GP区重新回溶到基体中或转变成η'相,合金

中主要的析出相为η'相和η相。140℃时效4h后,合
金主要的析出相为亚稳态的η'相,如图4(e)和图3(d)
所示。时效24h后,与时效4h相比,最显著的变化

是亚稳态的η'相转变成平衡的η相。
通过上述分析可以看出,该新型铝合金单级时效

析出序列可以表示为:SSS→GP区(GPⅠ+GPⅡ)→

η'相(过渡相)→η相(平衡相)。在较低的时效温度

下,某些GPⅠ区和GPⅡ区可以稳定存在于整个时效

过程中。

3 结论

(1)新型超高强度铝合金合金化程度高,适合低温

长时时效,合金适宜的时效工艺为110℃/24~96h。
优选推荐参数为110℃/24h,此条件下合金的抗拉强

度,屈服强度和伸长率分别为808,785MPa与6.9%。
(2)时效温度是影响合金析出相密度和尺寸的主

要因素,时效温度越高,析出相析出和长大的驱动力越

大,析出相尺寸越大。
(3)不同时效温度下,析出相的种类略有不同:

110℃时效时,主要的析出相为GPⅠ区、GPⅡ区和η'
相,110℃长时间时效后,GPⅠ区、GPⅡ区仍能稳定存

在。140℃时效时,与110 ℃相比,析出过程加速,

140℃时效24h后,主要的析出相为η'相和η相。
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