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摘  要：以 435 ℃/2 h+200 ℃/12 h 固溶时效预处理的新型 Al-Zn-Mg-Cu 高强铝合金为研究对象，在温度 350~400 ℃，

应变速率 0.01～1 s
-1 和变形量 60%~80%条件下进行热压缩变形，再经 350 ℃/0.5 h+470 ℃/2 h 退火和固溶处理。采用光

学（OM）、电子显微镜（EBSD、TEM）组织观察和测试方法，研究了时效预处理析出相粒子对热压缩变形及随后退火

和固溶处理过程中晶粒组织的演变机理和规律。结果表明：（1）在 400 ℃、0.05 s
-1、60%条件下，lnZ 值为 24.33，发生

了连续动态再结晶，获得了细小均匀的再结晶晶粒组织；经退火和固溶处理后，晶粒趋于等轴状，尺寸稍有增加，最

终获得细小均匀的晶粒组织。（2）在 380 ℃、0.1 s
-1、60%条件下，lnZ 值增加到 25 左右，晶粒沿变形方向拉长，晶界

断续分布着细小的再结晶晶粒；经退火和固溶处理后，晶粒长大不明显，在变形拉长的晶粒内部均匀分布着尺寸较小

的回复亚晶粒。（3）当应变速率较快或变形温度较低，lnZ 值增加到约 26，且变形量较大时，动态再结晶不明显，晶粒

沿变形方向剧烈拉长；经退火和固溶处理处理后，晶粒长大明显，最终获得粗大的晶粒组织。  
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航空航天和交通运输业的迅速发展，对高强铝合

金的需求量逐渐增加，尤其是对航空航天用超大厚度

（150 mm 以上）高强铝合金锻件的需求量较大，对

其综合性能也提出了更高的要求[1-3]。充分考虑高强铝

合金锻件加工工艺流程中各工序的特点及其相互联系

和影响，将各工序有机地结合起来，以提高合金的最

终综合性能，将成为一种必然的发展趋势，如中间形

变热处理即是一种充分利用形变与相变以改善合金组

织、提高合金性能的工艺[4-8]。以往关于中间形变热处

理的研究主要集中在利用变形储能和第二相的相互作

用，促进再结晶形核率，最终细化晶粒[7-10]。Minoda

和 Yoshida
[11]以及 H. Tanaka 

[12]等研究发现，晶界特征

影响晶界析出相和晶间无析出带（PFZ）的形成，大

角度晶界的晶界析出相富集严重，PFZ 区容易形成，

易发生腐蚀；小角度晶界的晶界析出相富集程度很小，

不易形成 PFZ 区，因而耐腐蚀。也有研究[13-15]表明，

7 系列铝合金材料的再结晶组织会引起时效过程中析

出相的粗大，对其强度、断裂韧性和抗应力腐蚀性能

不利。而利用中间形变热处理工艺挖掘亚晶潜力是一

个值得研究的方向[6,16]。张云崖[6]研究了第二相粒子析

出特征及对组织演变及性能的影响，降低再结晶组织

所占的百分数。梁信[16]通过优化变形工艺，使工件最

终得到亚晶组织，获得了良好的力学性能。本工作针

对一种新型高强铝合金[17]均匀化后改锻试样，进行了

“固溶时效预处理—热压缩变形—退火和固溶处理” 

中间形变热处理对再结晶晶粒演变规律的研究，以期为

该合金高性能厚板锻件的生产提供科学的理论依据。 

1  实  验  

采用新型 Al-Zn-Mg-Cu 高强铝合金铸锭经均匀化

改锻后的坯料进行实验研究，其化学成分如表 1 所示。

采用 SX2-4-10 箱式电阻炉对经均匀化改锻后的试样

进行 435 ℃ /2 h 固溶和 200 ℃/12 h 时效预处理。 如

图 1 所示，时效预处理后微观组织中存在相当数量的

第二相粒子，且第二相粒子分布均匀；基体组织再结

晶不明显，基本呈现锻态拉长的变形特征。 

 

表 1  Al-Zn-Mg-Cu 高强铝合金的化学成分  

Table 1  Chemical composition of the Al-Zn-Mg-Cu alloy  

(ω/%) 

Zn Mg Cu Zr Si Fe Al 

7.0~7.5 1.3~1.8 1.3~1.8  0.08~0.15  <0.06 <0.08 Bal. 
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将经过固溶时效预处理后的坯料加工成 8 

mm×12 mm 的圆柱体试样进行热压缩变形实验。热压

缩实验在 Gleeble-1500D 热力模拟试验机上进行，变

形温度为 350、380、400 ℃，应变速率为 0.05、0.1、

1 s
-1，变形程度为 60%~80%。试验过程中，试样两端

垫有石墨纸，以消除接触面上的摩擦。压缩后的试样

立即进行水淬处理，以保留高温变形组织。用线切割

的方法将变形后的试样沿纵截面对半剖开，一半用于

金相组织观察，另一半再进行 350 ℃/0.5 h+470 ℃/2 h

的退火和固溶处理。金相组织观察在 ZEISS 显微镜上

进行，采用的腐蚀剂为混合酸 Keller 试剂（1%HF+ 

2.5%HNO3+1.5%HCL+95%H2O）。 

对变形和固溶处理后试样进行研磨、抛光和腐蚀

后观察金相组织。将变形后试样在 JEOL JEM-2010 透

射电镜和 JEOL JEM2000FX 上进行 TEM 测试。TEM 

试样采用双喷减薄制备，电解液为硝酸:甲醇=1:3（体

积分数），电流为 50～70 mA，电压控制在 15~20 V，

冷却液为液氮，温度控制在−30~−20 ℃。将变形和固

溶处理后的试样再进行 EBSD 测试。EBSD 试样经过

粗磨和精磨后，采用体积分数为 10%高氯酸+90%乙醇

的浸蚀剂进行电解抛光，电压控制在 19～22 V，冷却

液为液氮，温度控制在–20 ℃左右。采用 ZEISS ULTRA 

55 场发射扫描电镜的牛津仪器 EBSD 系统，步长 0.5 

μm。分析 435 ℃/2 h+200 ℃ /12 h 固溶时效处理后析

出相粒子特征及不同变形工艺条件对随后固溶处理过

程中晶粒尺寸演变的影响。 

2  结果与分析 

2.1  热压缩变形组织 

根据固溶时效预处理试样的热压缩应力-应变曲

线，计算获得其热变形激活能为 152.876 kJ/mol，以及

综合变形温度和应变速率的温度补偿应变速率参数 Z

值[18]。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 1  固溶时效预处理的微观组织 

Fig.1  Microstructure after solution-aging pre-treatment 

图 2 为固溶时效预处理试样热压缩变形后的微观

组织。可以看出，不同变形条件下的再结晶行为和晶

粒的演变规律不同。图 2a 中 400 ℃、0.05 s
-1（lnZ=24.33）

条件下，压下率达到 60%时，变形组织中分布着大量

细小等轴的再结晶晶粒。根据细小再结晶晶粒的分布

特征、合金具有较高的层错能和预处理状态，认为发

生了连续动态再结晶[19]。相同变形温度和应变速率条

件下，当压下率增加到 80%（图 2b）时，原始晶粒沿

变形方向剧烈拉长，晶粒边界局部区域可观察到细小

的晶粒，析出相含量较高、尺寸较大。应变速率的增

加（图 2c），使得变形过程中动态回复和再结晶来不

及发生，变形后组织沿垂直于压缩方向剧烈拉长，晶

界呈锯齿状，动态再结晶不明显。图 2d、2e 和 2f 中

380 ℃变形组织中，由于变形温度偏低，变形过程中

动态再结晶均不明显。图 2d 中锯齿状变形晶界和晶界

处细小的晶粒与图 2a 再结晶晶粒相似。只是由于温度

较低，应变速率较快，再结晶程度低，细小再结晶晶

粒较少。图 2e、2f 中组织沿变形方向剧烈拉长，析出

相含量相对较多。变形量较大时（图 2f）的组织同图

2b 相似，变形组织中析出相含量较高，粒子尺寸也较大。 

出现上述现象的原因与细小第二相粒子有关。根

据析出相粒子的尺寸和分布特征，大量细小第二相粒

子对变形过程中位错运动有阻碍作用。当第二相粒子

尺寸和含量适合时，将起激发再结晶形核的作用；上

述压下量过大的组织中，析出相含量增加，不利于再

结晶的发生。已有研究认为[7]，当小角度晶界被第二

相粒子钉扎时，更有利于其向大角度晶界转变。亚晶

会由于细小第二相粒子的阻碍作用迅速吸收位错转变

为大角度晶界。图 2a 中组织的压下率为 60%，lnZ 值

为 24.33 的条件下，能够满足连续动态再结晶发生的

条件，获得了细小均匀的动态再结晶晶粒组织。 

图 3 为在 400 ℃、0.05 s
-1、60%条件下变形组织

的晶粒取向图和取向差分布图。由图 3a 可以看出，变

形后组织沿垂直于压缩方向拉长不明显，主要由均匀

分布的等轴、细小动态再结晶晶粒和亚晶粒组成，并

且亚晶粒和再结晶晶粒尺寸相当，个别晶粒由小角度

晶界和大角度晶界两部分共同组成。该组织特征符合

连续动态再结晶的特点，亚晶界通过原位吸收同号位

错，增大相邻亚晶的取向差，从而转变为大角度晶   

界[19]。对比图 2a 可以发现，通过 OM 观察到的清晰

细小晶粒为动态再结晶晶粒可能与组织中均匀分布的

细小第二相粒子有关。一方面，该新型高强铝合金中

含有 Zr 元素，在均匀化处理和固溶时效预处理过程中

会析出 Al3Zr 粒子。该粒子一旦析出就不易再溶解，

能在晶界处阻止晶界、亚晶界的迁移；另一方面，析出 

50 µm 
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图 2  固溶时效态试样变形后的微观组织形貌 

Fig.2  Microstructures after deformation of solution and aging samples: (a) 400 ℃, 0.05 s
-1

, 60% (lnZ=24.33), (b) 400 ℃, 0.05 s
-1

, 80% 

(lnZ=24.33), (c) 400 ℃, 0.1 s
-1

, 60% (lnZ =25.02), (d) 380 ℃, 0.1 s
-1

, 60% (lnZ=25.86), (e) 380 ℃, 0.05 s
-1

, 60% (lnZ=25.16), and 

(f) 380 ℃, 0.05 s
-1

, 80% (lnZ=25.16) 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 3  400 ℃, 0.05 s
-1

, 60%条件下变形后 EBSD 晶粒取向及其

分布图 

Fig.3  EBSD microstructure morphology (a) and misorientation 

distribution of grains (b) 

的其它细小第二相粒子也会阻止晶界、亚晶界的移动。

Yujing Lang 和 Hua Cui
[8]研究发现，随着应变的增加，

原始晶粒边界出现细小的晶粒。即一旦晶界的迁移受

到第二相粒子阻碍，将加速晶粒细化过程。从晶粒边

界到晶粒内部都会有由微剪切带边界发展成的孤立的

链状新晶粒。综合考虑可知，在该变形条件下组织中

的新晶粒是由于变形和第二相粒子共同作用，使得最

终组织呈现出链状新晶粒，并且在未细化晶粒内部布

满大量尺寸相当的链状亚晶粒。由图 3b 晶粒取向差分

布图也能看出，变形组织中有大量亚晶界存在，比例

约为大角度晶界的一半，而且小角度晶界向大角度晶

界的过渡基本是连续的。 

图 4 为不同条件变形后试样内部的 TEM 微结构。

可以看出，组织中第二相粒子尺寸主要集中在 20～50 

nm。由图 4a、4c 可以看出，经 380 ℃、0.05 s
-1、60%

变形后，组织中大量细小第二相粒子钉扎位错，位错

主要以切过方式通过位错，切过后位错由平直状转变

为波浪状。由图 4e 可以看出，小角度晶界切过第二相

粒子后，切过部分和未切过部分颜色梯度不同，说明

晶界切过位错后改变了第二相粒子的一些特性，如溶

质元素含量等。由图 4b 可以看出，经 400 ℃、0.05 s
-1、

60%变形后的组织与图 4a 相比，已形成很多尺寸为 2 

μm 左右的亚晶粒。这与图 3a 中观察到的晶粒组织特 
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图 4  变形组织 TEM 照片 

Fig.4  TEM microstructures after deformation: (a, c, e) 380 ℃, 0.05 s
-1

, 60%; (b, d, f) 400 ℃, 0.05 s
-1

, 60% 

 

征吻合。由图 4d、4f 可以看出，细小第二相粒子与位

错交互作用，一些小的第二相粒子分布在晶界处，能

阻碍晶界迁移。说明，变形前进行固溶时效预处理后

组织中的大量细小第二相粒子有利于增加位错缠结，

使位错分布更均匀。正如上述分析，这些大量细小第

二相粒子有利于亚晶向晶粒的转变[20]。 

2.2  固溶淬火热处理组织 

图 5 为对应图 2 变形试样经退火和固溶淬火处理

后的金相组织。图 2a 变形组织发生了强烈的动态再结

晶，并且组织中有大量亚晶粒，再结晶晶粒和亚晶粒

细小均匀且呈链状分布。将其经低温退火和固溶淬火

处理后（图 5a），晶粒长大不明显。对比图 5a、5b、

5c 可以看出，相同变形温度下，随着压下率增加、应

变速率增大，晶粒组织粗化。尤其是压下率的增加，

将引起晶粒的明显长大，晶粒粗化严重。图 5d、5e、

5f 为 380 ℃变形试样经退火和固溶淬火后组织。由于

变形温度低，形变储能高，相同压下率和应变速率条

件下的退火和固溶处理晶粒组织比图 5a、5b、5c 中晶

粒粗大。由图 5e 可以看出，380 ℃、0.05 s
-1、60%变

形试样经低温退火和固溶淬火处理后的晶粒组织长大

倾向较小，晶粒沿变形拉长的方向呈断续链状分布，

局部有较小尺寸的晶粒。随着压下率和应变速率的增

加，形变储能增大，晶粒粗化明显（图 5d、5f）。 

图 5b、5d、5f 中出现尺寸为几十微米甚至上百微

米的大晶粒表明。在低温、大变形量、较快的应变速

率下变形，lnZ 值都大于 25，变形过程中基本未发生

动态再结晶。变形后组织中储能过大，引起退火和固

溶淬火处理后组织中的晶粒长大。压下量一定时，lnZ

值在一定程度上表征储能的大小。在 400 ℃、0.1 s
-1、

60%的条件下，lnZ 值 25.02 与 380 ℃、0.05 s
-1、60%

条件下 lnZ 值 25.16 接近，最终获得的组织也类似，

如图 5c 与 5e 所示。 

固溶时效预处理试样中均匀分布着大量细小第二

相粒子，这些粒子在变形过程中减缓位错的交滑移和

攀移的速度、推迟胞状组织和亚结构的形成，并不同

程度地影响着小角度晶界向大角度晶界的转变进程。

在固溶处理前的低温退火（350 ℃/0.5 h）过程中，一

方面第二相粒子会析出；另一方面变形储能会以回复

的形式释放，形成胞状结构和亚晶。如果变形条件合

适，在低温退火后，温度再升高到固溶温度进行保温，

亚晶粒和晶粒都不会过分长大。其原因为：(1) 变形

后组织中存在的储能已经大部分以回复形式释放；(2)

第二相粒子会阻碍晶界、亚晶界的移动。 

为了观察固溶处理后组织中是否有大量亚晶存

在，采用 EBSD 进行晶粒取向及取向差测试，结果如

图 6 所示。由图 6a、6b 可以看出，380 ℃、0.05 s
-1、

60%固溶后晶粒保持拉长形态，晶界弯曲，再结晶晶

粒少，拉长的晶粒内分布着大量亚晶粒。结合上述分

析可知，一方面，该变形条件未达到连续动态再结晶

的条件，退火和固溶处理后也未发生再结晶，说明变 

a b c 

f e d 

20 nm 20 nm 100 nm 

50 nm 
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图 5  变形试样经 350 ℃/0.5 h+470 ℃/2 h 退火和固溶处理后的金相组织 

Fig.5  OM microstructures of deformed samples after 350 ℃/0.5 h+470 ℃/2 h annealing and solution treatments: (a) 400 ℃, 0.05 s
-1

, 

60% (lnZ=24.33), (b) 400 ℃, 0.05 s
-1

, 80% (lnZ=24.33), (c) 400 ℃, 0.1 s
-1

, 60% (lnZ=25.02), (d) 380 ℃, 0.1 s
-1

, 60% (lnZ=25.86), 

(e) 380 ℃, 0.05 s
-1

, 60% (lnZ=25.16), and (f) 380 ℃, 0.05 s
-1

, 80% (lnZ=25.16) 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 6  变形试样经退火和固溶处理后 EBSD 晶粒取向及其分布图 

Fig.6  EBSD microstructure morphology (a, c) and misorientation distribution (b, d) of the deformed samples after annealing and solid 

solution treatments: (a, b) 380 ℃, 0.05 s
-1

, 60%; (c, d) 400 ℃, 0.05 s
-1

, 60% 
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形储能在 350 ℃/0.5 h 回复过程中得到释放，并且该温

度没有达到再结晶的临界温度，从而保证最终组织中

仍有大量亚晶粒存在；另一方面，时效析出相粒子会

在固溶过程中抑制再结晶的发生。由图 6c、6d 可以看

出，400 ℃、0.05 s
-1、60%变形试样经退火和固溶淬火

处理后晶粒长大不明显，晶粒组织内还有大量亚晶粒。

对比图 3 变形后组织，链状的再结晶小晶粒逐渐趋近

于等轴状且有所长大，不过长大不明显，仍然保持着

细小的等轴晶且呈现均匀分布的状态。经退火和固溶

淬火处理后组织中晶粒取向差在 20°～40°中间过渡阶

段范围内的晶界比变形组织中有所减少，说明一些不

稳定亚晶界已经转变成稳定的晶界。 

由上面分析可知，由于第二相粒子对位错的交滑

移和攀移的阻碍作用，若变形 lnZ 值大，变形后组织

的变形储能高，最终固溶处理时，晶粒长大的驱动力

大，难以达到细化晶粒的效果。但如果变形条件合适，

如在 400 ℃、0.05 s
-1、60%条件下，变形过程中发生

动态再结晶，细小均匀的动态再结晶在后续退火和固

溶过程中晶粒长大倾向较小。最终获得细小均匀的晶

粒的组织。在 380 ℃、0.05 s
-1、60%条件下，变形过

程中虽未发生动态再结晶，后续固溶过程中又不会引

起晶粒的剧烈长大，在晶粒内部形成大量亚晶粒。说

明在工艺流程中，只要合理选择各个工序的参数，就

能达到细化晶粒或亚晶的效果，最终得到细小、均匀、

等轴的晶粒或亚晶粒组织。 

3  结  论 

1) 固溶时效预处理试样，经 400 ℃、0.05 s
-1、60%

条件下变形时（lnZ 值较小、变形程度适中），发生了

连续动态再结晶，组织中分布着链状的细小再结晶晶

粒和亚晶粒，且亚晶粒和再结晶晶粒尺寸接近。退火

和固溶淬火处理后，组织中的链状晶粒长大不明显，

形状逐渐趋于稳定的等轴状，最终获得细小均匀的晶

粒组织； 

2) 在 lnZ 值和变形程度适中的条件下变形，动态

再结晶不明显，拉长的原始晶粒内有大量亚晶。再进

行退火和固溶淬火处理后，其组织特征与变形后的类

似，组织内分布着大量回复亚晶粒，且亚晶尺寸较小。 

3) 在 lnZ 值和压下率都较大的条件下变形，动态

再结晶不明显，晶粒被严重拉长。再进行退火和固溶

淬火处理后，晶粒快速长大，晶粒组织明显粗化。 
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Grain Evolution during Hot Deformation and Subsequent Heat Treatments Processes 

of As-aging Pre-treated Al-Zn-Mg-Cu Alloy 
 

Zhao Xiaodong, Han Lianhua, Chen Huiqin, Lu Ruilong, Liu Jiansheng 

(Taiyuan University of Science and Technology, Taiyuan 030024, China) 

 

Abstract: A new Al-Zn-Mg-Cu high strength aluminum alloy after solution and aging pre-treatments of 435 ºC/2 h+200 ºC/12 h was taken 

as the object and hot compressions at temperatures in the range of 350~400 ºC, strain rates in the range of 0.01 to 1 s
-1 

and height reduction 

up to 60%~80% were carried out followed by subsequent annealing and solution treatments of 350 ºC/0.5 h+470 ºC/2 h. The influences of 

precipitated particles on grain evolution mechanisms and regulations during hot deformation and subsequent annealing and solution 

treatments were investigated by optical microscope (OM) and electronic microscope (EBSD, TEM). The conclusions can be drawn a s 

following. (i) Continuous dynamic recrystallization occurs under deformation conditions of 400 ℃, 0.05 s
-1

, 60%, the value of lnZ is 24.33, 

and refined and uniform recrystallized grains appear. After subsequent annealing and solution treatments, recrystallized grains become 

more equiaxed and uniform, and the size of grains increases slightly. As a result, the refined, equiaxed and uniformly-distributed grain 

structure occurs. (ii) When hot compression is carried out under conditions of 380 ºC, 0.1 s
-1

, 60%, the value of lnZ increases to 25 or so, 

grains are elongated along the deformation direction with some refined recrystallized grains at the grain-boundaries. After subsequent 

annealing and solution treatments, grain growth is not too much, and refined and recovered well sub-grains come forth evenly in the 

elongated grains. As a result, the elongated grain structure with refined and uniform sub-grains emerges. (iii) At other conditions of 

increased strain rates or decreased temperatures, the value of lnZ increases to about 26, and deformation increases to large values, dynamic 

recrystallization can not be observed obviously and the prior grains are elongated severely. After subsequent annealing and solution 

treatments, the grains grow rapidly. As a result, the coarse grain structure appears. 

Key words：Al-Zn-Mg-Cu high-strength aluminum alloy; solution and aging treatment; second-phase particles; hot compression 

deformation; grains 
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