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摘　要　采用扫描电镜、电子背散射衍射、透射电镜、维氏硬度等检测方法研究了 7050 铝合金固溶及时效过程中组织与硬度的变化。

结果表明，经 460、480 ℃固溶处理 60 min 后，合金中剩余相为 S-Al2CuMg 相及 Al7Cu2Fe 相，随固溶温度升高，第二相的溶解情况无明

显变化，但合金的取向逐渐分散，再结晶程度增大，小角度晶界减少，460 ℃×60 min 固溶处理时硬度（HV）最高为 187。T6 时效过程

中，合金在 16 h 达到峰值时效硬度（HV），为 232.9，时效时间明显缩短，时效后合金中分布大量的纳米级 η′相、G.P. 区，同时在晶内以

及晶界处存在球状 Al3Zr相，Al3Zr粒子钉扎晶界与位错，抑制再结晶晶粒的生长与位错的运动，提高合金的力学性能。
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Effects of Heat Treatment on Microstructure and Properties of 7050 Aluminum Alloy
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Abstract： The structure evolution and hardness variation of 7050 aluminum alloy during solution and aging processes 
were investigated using scanning electron microscopy， electron backscatter diffraction， transmission electron micros⁃
copy， and Vickers hardness. The results indicate that the residual phases in the alloy are S-Al2CuMg phase and 
Al7Cu2Fe phase after solution treatment at 460 °C and 480 °C for 60 min. As solution temperature rises， dissolution of 
the second phase has little change. However， the orientation of the alloy is gradually dispersed， the recrystallization 
degree is increased， and the low-angle grain boundaries are decreased. The maximum hardness of 187 HV is achieved 
under 460 °C×60 min. During the T6 aging process， the peak-aged hardness of 232.9 HV is realized at 16 h， and the 
aging time is greatly reduced. Large amounts of nanoscales η′ phases and G.P. zones are distributed in the alloy after 
aging. Meanwhile， spherical Al3Zr phases are observed at the grain boundary and within the grain， and Al3Zr particles 
pin the grain boundary and dislocations， inhibiting the growth of recrystallized grains and the movement of disloca⁃
tions， leading to the enhancement of mechanical properties.
Key Words： 7050 Aluminum Alloys， Solution Treatment， Recrystallization， Microstructure

7050 铝合金作为一种典型的沉淀硬化金属材料，

随着轻质结构材料的发展趋势，以其质量轻、强度高、

抗腐蚀和抗氧化以及抗疲劳性能好、耐应力腐蚀裂缝

等特点，在航空航天和汽车领域得到了广泛的应用［1-4］。

7050 铝合金主要用于飞机结构，如机身框架、机翼、起

落架支撑部件等［5-6］，作为一种时效强化材料，通常经过

热处理以达到预期的性能。值得注意的是，在热处理

过程中，析出物的分布、含量、形态和晶粒尺寸都会发

生变化，这对合金的力学性能有明显影响［7-9］。固溶热

处理的目的是将合金元素溶解到基体中，随后进行淬

火处理以获得过饱和固溶体，沉淀相在基体中溶解的

程度将对时效沉淀过程产生重大影响，最终影响其力

学性能［10-11］。

在较高的固溶温度下，可溶性相能够更充分地重
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新溶解。然而，对于单级固溶处理，固溶温度过高，合

金可能会过烧，对力学性能不利。此外，高温下的固溶

过程会导致再结晶严重，材料的强度、韧性甚至耐腐蚀

性都会下降［12-13］。因此，在不促进晶粒长大的情况下提

高铝合金的固溶饱和度已成为一个主要的挑战。研究

者对铝合金板材的固溶处理进行了大量研究，通过不

同的方式来获得理想的晶粒尺寸。SUN Z C 等［14］研究

了不同变形条件下 AA7075 合金的位错密度、亚晶粒尺

寸、晶粒尺寸和平均亚晶界取向偏差。NIE B H 等［15］

研究了合金成分对 7050 和 7085 合金淬火敏感性的影

响，发现合金成分的差异也可通过改变合金的淬火敏

感性而影响合金的性能。同样，固溶处理或退火处理

也会通过改变合金的组织结构而影响合金的性能。

YASNII P V 等［16］建立了包括位错密度和亚结构在内

的显微组织与显微硬度之间的线性关系。FAN Y Q
等［17］通过力学性能测试和电子背散射衍射（EBSD）观

察，发现二级固溶处理没有明显改善合金的力学性能

和再结晶。WANG L 等［18］研究了快速加热和慢速加热

都能使试样在固溶处理后产生再结晶和拉长晶粒，而

快速加热的试样晶粒细化更明显。固溶处理是一个复

杂多变的过程，有必要对固溶处理过程中的演变进行

研究，以找到合适的固溶温度。

本研究以 7050 铝合金为对象，对其进行热轧、固溶

及 时 效 处 理 ，以 提 高 其 力 学 性 能 。 借 助 扫 描 电 镜

（SEM）、电子背散射衍射（EBSD）和透射电镜（TEM）

等表征技术分析，阐明晶粒变化，沉淀行为和位错强化

等相关机制。此外，还进行材料显微硬度测试，旨在为

合金的力学性能演变研究提供参考。

1　试验过程与方法

使用 7050铝合金铸锭作为试验的研究对象，采用成

分为 99.90%（质量分数，下同）的工业高纯铝、99.995%
的纯锌、99.95% 的纯镁和阴极铜；同时使用 Al-50Cu、
Al-5Zr、Al-6Ti 和 Al-3Be 中间合金作为原料。精炼温

度为 730~740 ℃，除气剂采用氯气与氩气的混合气体。

铸锭的成分采用 Agilent 720型光谱仪测试，见表 1。

均匀化工艺为 465 ℃×24 h+475 ℃×4 h，均匀化后

的试样经 5道次轧制成 4 mm厚的板材，总变形量为 80%。

轧制后的试样分别在 460、480 ℃下固溶 60 min，然后水淬。

均匀化与固溶处理在 SX2-5-12A 箱式电阻炉中进行（电

流为 32 A和功率为 5 kW）。时效处理在 101-3B型电热鼓

风干燥箱中进行，试样在 120 ℃下时效，空冷。

采用德国耐驰 DSC 404 F3 型高温差示扫描量热

仪（DSC）分析物相，升温速率为 10 ℃/min，保护气体氩

气 。 采 用 蔡 司 sigma300 场 发 射 扫 描 电 镜 和 牛 津

Xploer30 能谱仪分析不同状态的 7050 铝合金的微区形

貌和成分。用 EDAX Hikari Plus 型电子背散射衍射观

察合金试样的微观组织及晶粒的取向分布。EBSD 试

样具体的制备过程为：将处理好的试样经砂纸打磨后进

行电解抛光，电解液为 6% 的 HClO4+34% 的 C4H10O+
60% 的 CH4O，温度为 − 20 ℃ ，电压为 15 V，电流为

0.2 mA，电抛时间为 30 s。场发射透射电镜为FEI Tecnai 
TalosF20型，加速电压为 300 kV。试样使用线切割切取

试样中心部位 0.1 mm 厚度的薄片，砂纸磨至表面光洁

无划痕且厚度小于 40 μm 以下，再使用离子减薄。硬度

测试使用邦亿 401 MVA 型数显自动转塔显微硬度计，

试验载荷为 1.96 N，保荷 15 s，每次测量 5 次，去掉最高

值和最低值后取平均值。

2　试验结果与讨论

2.1　固溶处理对 7050合金微观组织的影响

图 1 为合金轧制后的 DSC。可以发现，合金轧态

只存在 1 个明显熔化峰，为 7050 铝合金的熔化峰，未出

现低熔点熔化峰，说明合金经均匀化处理后低熔点的

第二相已大部分溶入 α-Al基体中。为充分溶解合金元

素，提高合金的均匀性和强度，需确保固溶温度足够

高；而为了避免产生过多的固溶相，使得合金硬度下

降，还需考虑固溶温度不宜过高。因此本研究选取

7050 铝合金的固溶温度为 460 ℃与 480 ℃进行分析。

图 2 为 7050 铝合金轧态与经 460 ℃、480 ℃固溶处

理 60 min后的 SEM 图像，表 2为图 2中标记位置的 EDS
能谱。从图 2 以及表 2 可知，均匀化处理后未溶解的 S-

表 1　7050铝合金铸锭的化学成分

Tab.1　Chemical composition of 7050 aluminum alloy ingot %

wB

Zn
6.05

Mg
2.21

Cu
2.16

Zr
0.11

Ti
0.025

Fe
0.03

Si
0.02

Be
0.001

Al
余量

图 1　7050 铝合金轧态 DSC 曲线

Fig.1　As-rolled DSC curves of 7050 alloy
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Al2CuMg相和 Al7Cu2Fe相沿轧制方向分布，并且轧态组

织中第二相含量并不高，因为在均匀化处理后大部分都

已回溶到 α-Al基体中。经不同固溶处理后，合金中第二

相的数量较轧态明显减少，但仍有少部分存在合金中，

两种固溶温度下的形态没有明显区别。

图 3 为 7050 铝合金在轧制后以及 460 ℃、480 ℃分

别固溶处理 60 min 的晶粒取向分布图，图中不同颜色

代表不同的晶向。从图 3a 中观察到轧态下 7050 铝合

金中并没有发现完整的晶粒结构，并且存在非常明显

的择优取向，取向以［101］为主，表明合金内的组织保

留了合金的轧制初始取向。但是固溶处理后合金的择

优取向发生分散，同时在取向为［101］组织间分布着许

多等轴晶粒并且晶粒随机分布，见图 3b、图 3c，可以看

出合金已经发生再结晶行为。

7050 合金的再结晶程度可以通过 GOS 图判断，再

结晶组织、亚结构和变形组织分布见图 4。其中，图中

蓝色区域为合金发生再结晶区域，黄色为亚结构区域，

红色为变形组织区域（基于原图为彩色进行描述，下

同）。通过图 4a 和图 4b 可以看出，经过固溶处理后发

现合金中存在亚结构和再结晶后的等轴晶，而原有的

大部分变形组织消失。图 4c 可见固溶温度为 460 ℃的

7050 铝合金的再结晶率为 45.7%，亚结构为 4.9%，变

形组织为 49.4%；固溶温度为 480 ℃时，7050 铝合金的

再 结 晶 率 为 75.9%，亚 结 构 为 3.7%，变 形 组 织 为

表 2　图 2中不同位置处的 EDS分析结果

Tab.2　EDS results of different positions in Fig.2 %

点

A
B
C
D
E
F

xB

Al
48.70
67.61
48.34
69.00
48.33
68.44

Zn
1.70
0.16
1.56
0.54
1.70
0.28

Mg
24.48

0.01
24.17

0.24
24.45

0.09

Cu
25.05
21.52
25.73
20.35
25.45
20.96

Fe
0.04

10.69
0.18
9.78
0.04

10.23

Zr
0.03
0.01
0.02
0.09
0.03
—

图 4　固溶处理后的 7050 合金的 GOS 图

Fig.4　GOS images of 7050 alloys after solid solution treatment

图 3　7050 合金的晶粒取向分布图

Fig.3　  Grain orientation distribution of 7050 alloy

图 2　轧态和固溶态合金的 SEM 图像

Fig.2　SEM images of as-rolled and as-solubilized alloys
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20.4%。由此可见，当固溶温度升高时，合金中的回复

与再结晶程度增大，并且晶粒有长大的趋势，会导致合

金的力学性能下降，因此选择适当的固溶温度对合金

的回复与再结晶程度和性能十分重要。

图 5 为合金的晶界分布图与晶界取向差分布图。

图中红色代表小角度晶界（LAGBs，2°< θ<15°），蓝
色为大角度晶界（HAGBs，θ>15°）。可以看出，合金

轧 态 的 晶 界 分 布 几 乎 全 部 为 LAGBs，占 比 高 达

94.8%；平行于轧制方向的 HAGBs 构成了变形晶粒，

在变形晶粒内部存在大量的 LAGBs。固溶温度为

460 ℃ 时，LAGBs 占比为 51.5%；固溶温度为 480 ℃
时，LAGBs 占比为 29.6%。随着固溶处理的进行，以

及固溶温度从 460 ℃升高到 480 ℃时，晶界在表现形

式上，HAGBs 构成再结晶晶粒，占比增多，而 LAGBs
逐渐减少，固溶温度为 460 ℃时，合金的 LAGBs 占比

最高。

7050 合金热变形后晶粒破碎细化，产生高密度的

位错和（亚）晶界，阻碍了位错运动和位错向相邻晶粒

的传播，从而强化了合金，即位错/（亚）晶界强化［19-20］。

若合金中再结晶率高，增加了 HAGBs 的体积分数，从

而增加了界面能，导致晶界结构不稳定［21］。相反，合金

中的 LAGBs 可视为阻止晶界滑移集中的“位错胞”［22］，

以此提高合金的强度。固溶温度为 460 ℃时，合金中的

晶界大部分为 LAGBs，LAGBs 越多，位错密度越高，储

存畸变能越多，晶粒的强度和硬度也越高。

图 6 为 7050 铝合金轧态与固溶处理后的反极图

（IPF）。由图 6a~图 6c 可以看出，轧态下合金中含有相

当高比例的｛001｝基础结构，这表明 FCC 金属中的轧态

试样表现出较强的立方取向［23］。当固溶温度为 460 ℃
时，合金织构表现出较强的<111>取向，这与 Copper
织构｛112｝<111>有关［24］。当固溶温度升高到 480 ℃
时，合金则表现出较强的<101>取向。

2.2　固溶处理对 7050铝合金力学性能的影响

7050 铝合金在 460 ℃、480 ℃经过 60 min 固溶处理

前后的硬度见图 7。在两种固溶温度下，硬度（HV）分

别为 187、176，与轧态相比均有所提高。经固溶处理

后，Zn、Mg、Cu 在 α-Al 基体中的固溶度会增加，而溶质

原子固溶于 α-Al 基体中造成一定程度的晶格畸变，进

图 5　7050 合金的晶界分布图及晶界取向差分布图

Fig.5　Grain boundary distribution and orientation difference of grain boundary of 7050 alloy

图 6　轧态及固溶处理后 7050 合金的反极图

Fig.6　IPF of as-rolled and as-solubilized 7050 alloys
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而提高合金的强度。

固溶温度为 480 ℃时，硬度较固溶温度为 460 ℃时

低，是因为在相同的固溶时间下，随着固溶温度的升

高，合金中回复和再结晶程度增大，见图 4，晶体内部的

原子振动增加，晶界的迁移速度提高，晶粒尺寸会逐渐

增大。晶粒尺寸的增大会导致晶界长度减小，从而减

弱了晶界的阻碍效果，使合金硬度降低。固溶温度升

高时，晶体内部的位错容易移动，形成新的位错结构，

从而减小了合金的应变硬化能力。此外，在较高温度

下保温，原子的扩散速度增加，有利于位错的运动和排

列，减小了合金中的位错密度，进而会导致合金的力学

性能降低。

上述结果表明，当 460 ℃×60 min 固溶处理时硬度

（HV）达到最大值为 187，此时合金晶界分布大部分为

LAGBs 晶界，再结晶率低，晶粒尺寸较 480 ℃×60 min
固溶处理的小，所以最佳固溶工艺为 460 ℃×60 min。

2.3　时效处理对 7050铝合金力学性能的影响

研究可知，Al-Zn-Mg-Cu 系合金在 120 ℃下进行单

级时效（T6）处理可以获得较高的峰值强度。因此本研

究将时效温度设置为 120 ℃，时效时间分别为 4、8、12、
16、24 和 32 h。通过观察不同时间下的硬度及微观组

织变化，来探究大规格 7050 铝合金在时效过程中的组

织性能变化。

硬度随时间的变化曲线见图 8。可以看出，随着时

效时间的延长，7050 铝合金的硬度总体趋势呈现先升

高后降低的趋势，时效 8 h 后硬度（HV）急速增长到

225，增幅为 20.3%；8 h 后增长变缓，在 16 h 时基本达到

峰值 232.9，24 h 时的硬度（HV）为 233.5，与 16 h 的硬度

（HV）相比仅仅提高了 0.26%，说明 16 h 与 24 h 无明显

区别，可认定 16 时已达到最大值；32 h 时硬度下降，说

明此时 7050 铝合金已经过时效，因此本研究的峰值时

效时间为 16 h。

7050 铝合金的主要强化相为 η′相，合金时效过程

中的硬度与 G.P. 区、η′相的数量、大小和分布有关，当

时效初级阶段，合金中以 G.P. 区为主，随着时效时间

延长，时效过程溶质原子会向低含量方向发展，溶解

度会降低，以聚集的形式形成 η′相，实现 η′相的析出。

时效过程中 G.P. 区转变为 η′相，η′相不断析出，合金

硬度增加。当峰值时效后，合金中 η′相含量达到最大

值，此时硬度最大。时效时间再次延长，合金中与基

体半共格的 η′相会不断长大粗化，变成与基体不共格

的 η相，η相并不能起到强化的作用，进而导致合金的

硬度下降。

2.4　时效处理对 7050铝合金微观组织的影响

图 9 为 7050 铝合金峰值时效后的晶粒取向分布

图。可以看出，合金中晶粒分布与固溶后相比，择优取

向不明显，分布比较均匀。

图 10 为 7050 铝合金峰值时效后的再结晶、亚结

构、变形组织、晶界分图。从图 10a 和图 10c 可见，合金

时效后再结晶率为 65.6%、亚结构为 6.2%，变形晶粒为

28.2%，与固溶处理后相比，回复和再结晶程度增加，变

形组织进一步被再结晶后的等轴晶粒取代。根据图

10b 和 图 10d 可 见 ，合 金 时 效 后 与 固 溶 处 理 相 比 ，

LAGBs减少了 8.9%，仍存在大量的 LAGBs。
图 11 为 7050 铝合金时效后的 IPF 图。合金虽表现

图 9　T6 处理后 7050 合金的晶粒取向分布图

Fig.9　Grain orientation distribution of T6-treated 7050 alloy

图 7　固溶处理前后 7050 合金的硬度

Fig.7　Hardness of 7050 alloys before and after solid solution 
treatment

图 8　时效处理后 7050 合金的硬度

Fig.8　Hardness of 7050 alloys after aging treatment
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有｛101｝取向，但是强度仅有 1.74，整体表现为随机分

布，没有明显的择优取向，与图 9 结果一致。因为时效

过程中析出的弥散相不会沿着特定的晶体方向排列，

而是均匀地分布在晶粒内部，可以有效抑制晶界的移

动，从而降低合金的各向异性，使得合金在不同方向上

的性能差异较小。

图 12 为 7050 铝合金在峰值时效后的 TEM 明场图

像。从图 12a 和图 12b 中可以观察到合金中存在大量

弥散分布的针状 η′相和大量细小的 G.P. 区。从图 12c
中发现合金中存在大量的亚晶粒，尺寸为 2 μm；从图

12d 和图 12e 可以观察到球状 Al3Zr 粒子分布在晶内以

及晶界上；图 12d 和图 12f 显示合金的晶界无析出带

（PFZ）宽度为 13.0~23.2 nm。一般来说，较宽的 PFZ
可能会导致晶界区域的强度降低，从而影响合金的整

体性能，较窄的 PFZ 则可能提高合金的抗拉强度和硬

度，但也可能降低合金的韧性和延展性。

为了更好地观察析出相及元素分布，对时效状态的

7050铝合金微观组织使用 HADDF-STEM 表征，结果见

图 13。图中黄色区域为均匀化过程中析出的球状 Al3Zr
粒子，其他元素有小部分富集外基本呈现均匀分布。

Al-Zn-Mg-Cu 系合金强化机制是 Zn 和 Mg 元素的

沉淀硬化，合金在时效处理过程中的析出顺序为：过饱

和固溶体（SSSS）→G.P. 区→η′相→η相［25-27］。球形的

G.P. 区在合金的过饱和固溶体中率先析出，与 α-Al 基
体保持良好的共格关系，G.P.区是 Mg、Zn 原子聚集区，

与 Al 基体平面平行，呈现均匀又细小的分布［28］。Al3Zr
随机分布在 α-Al 基体内和晶界处，分布在晶界处的粒

子钉扎晶界，提供了较大的钉扎力，降低了晶粒的生长

速度，从而抑制再结晶晶粒的生长。Al3Zr 在时效过程

中一部分与基体保持良好的共格关系，还有一部分能

够作为 η′相的非均匀形核中心［29］，使 η′析出相密度增

加、尺寸减小，从而显著提高合金的强度。

图 14 为时效后 7050 铝合金中的位错以及粒子与

位错的 TEM 明场图像。从图 14a 可以看出，合金中存

在大量位错，而图 14b 中位错发生缠结；在图 14c 位错

形成位错墙；图 14d 为图 14e 的选区电子衍射（SAED），

可以发现有明显的 η′衍射斑；图 14d 发现在晶内位错周

围存在球状 Al3Zr 粒子，并阻碍位错运动；图 14f 为图

图 10　T6 处理后 7050 合金的 GOS 与晶界取向差分布

Fig.10　GOS images and distribution of grain boundary orientation difference of T6-treated 7050 alloy

图 11　7050 合金 T6 态的反极图

Fig.11　IPF of T6-treated 7050 alloy

图 12　T6 处理后 7050 合金的 TEM 明场图像

Fig.12　TEM bright field images of 7050 alloys after T6 
treatment
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14e旋转 90°后的局部放大图。

对于含 Zr 的 Al-Zn-Mg-Cu 系合金，可以在均匀化

过程中析出与基体完全共格的纳米尺度 Al3Zr 粒子。

Al3Zr 粒子是一种弥散强化相，可以在晶界和晶内形成

障碍，有效地阻碍位错的移动，从而提高铝合金的强

度。当位错发生运动与 α-Al 基体中弥散分布的 Al3Zr
粒子相遇时，粒子会阻碍位错，位错线会发生弯曲，见

图 14d、图 14f，Al3Zr 粒子对位错提供较大的钉扎力，位

错需要更大的能量克服 Al3Zr 粒子带来的阻力，位错以

Orowan 机制绕过这些粒子，使合金的强度提高，强化

机制可用下式表示：

Δτor =
α f
r

式中，Δτor为位错绕过粒子的临界切应力；α为常数；f为
析出相的体积分数；r为粒子的平均半径。

综上可以看出，当粒子的半径 r越小时，强化效应

越显著；颗粒尺寸越小，绕过时的曲率半径越大，从而

导致更大的应力升高；颗粒密度越大，应力升高也越明

显。而 Zr 的存在可以使合金在时效过程中加快弥散粒

子的析出，使粒子间距变小，增加了位错运动中的阻

力，这是合金强化的重要原因之一。

3　结　论

（1）7050 铝 合 金 的 最 佳 固 溶 工 艺 为 460 ℃ ×
60 min，此时合金硬度（HV）达到 187，合金织构表现出

较强的<111>取向；当固溶温度升高到 480 ℃时，合金

再结晶率为 79%，表现出较强的<101>取向，再结晶

晶粒有长大的趋势，合金的硬度下降。

（2）7050 合金在 120 ℃时效 16 h 时达到峰值硬度，

此时硬度（HV）为 232.9。合金时效后无明显的择优取

向 ，整 体 呈 均 匀 分 布 ，再 结 晶 程 度 提 高 到 65.6%，

LAGBs减少到 42.6%。

（3）7050 铝合金时效析出过程中，基体分散大量的

G.P. 区与 η′相，Al3Zr 粒子弥散分布在晶内和晶界处，

阻碍亚晶界和位错的运动，抑制再结晶；Al3Zr 可以为

η′相提供形核位点，加速 η′相析出，提高合金的硬度。

图 13　T6 处理后合金的 HAADF 图像及各元素分布图

Fig.13　HAADF images of 7050 alloy after T6 treatment and dis⁃
tribution of each element

图 14　T6 后合金中位错与粒子的 TEM 明场图像

Fig.14　TEM bright-field images of dislocations and particles in 
T6-treated alloys
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