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第二相粒子对铝合金再结晶的影响研究*

李志强 1，王俊升 1， 2

（1. 北京理工大学材料学院，北京 100081；
2. 北京理工大学前沿交叉科学研究院，北京 100081）

[ 摘要 ] 对第二相粒子作用下铝合金再结晶过程进行了调研。铝合金显微组织中存在大量的第二相粒子，这些第二

相粒子可能来源于凝固过程或者固态相变过程。这些第二相粒子对铝合金的再结晶过程有着巨大的影响。首先，在

形核过程中，细小的第二相粒子会阻碍位错的运动，从而使再结晶形核过程减缓；然而，当第二相粒子尺寸较大时，

位错会在第二相粒子周围高密度的集中，这会导致再结晶晶核在第二相粒子附近形成。其次，在再结晶晶粒长大过

程中，第二相粒子会钉扎晶界的运动，从而减慢再结晶过程。第二相粒子的尺寸、分布对铝合金再结晶形核和长大过

程影响的分析是铝合金成分及工艺设计的重要依据。一些先进的加工工艺，比如等径角挤压技术会对第二相粒子的

形貌、分布及其与位错和晶界之间的相互作用造成一些特殊的影响。铝合金中第二相粒子对再结晶过程影响因素的

分析主要集中在第二相粒子尺寸、分布的分析。第二相粒子形貌及其与基体的界面能对再结晶形核和长大过程也具

有重要的影响。
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[ABSTRACT] The recrystallization processes of Al alloys under the influences of second–phase particles are 
investigated. There are many second phase particles in the microstructures of aluminum alloys. These second–phase 
particles can be formed in the solidification processes or precipitated in the solid phase transformation processes. They 
have great influences on the recrystallization processes of the Al alloys. Firstly, in the nucleation processes, the fine 
dispersed second phase particles prevent the dislocation movement, thus slowing down the recrystallization nucleation 
processes. However, when the sizes of the second–phase particles are large, the dislocations concentrate around the second–
phase particles with high density, which leads to nucleation near the second phase particles. Secondly, in the process 
of recrystallization grain growth, the second–phase particles pin the grain boundary movement, thus slowing down the 
recrystallization processes. The influences of the size and distribution of second phase particles on the recrystallization 
processes are very important foundation of the composition and processing technology design of Al alloys. The influence 
factors of the second–phase particles on the recrystallization processes of Al alloys mainly focus on the analysis of the 
size and distribution of the second–phase particles. The morphologies of second–phase particles and the particle/matrix 
interfacial energies also have great influences on the recrystallization processes.
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铝合金作为一种重要的轻金属材料被广泛应用于

航空、航天、交通运输、建筑、机电、轻化和日用品中 [1]。

抑制再结晶过程是改善铝合金性能的重要手段。析出

相的存在对铝合金再结晶过程有着重要的影响。铝合

金的再结晶过程从理论上讲包括两个部分，即再结晶晶

粒的形核以及长大过程。在再结晶过程中，析出相对形

核和长大过程都存在着重要的影响。实际上，不论是晶

核的形核过程还是长大过程都可以看作是晶界的演化

过程。因此，析出相对再结晶过程的影响实际上表现

在析出相与晶界的相互作用过程中。目前为止，前人

对铝合金再结晶过程中析出相与晶界的相互作用过程

已经进行了大量的研究。本文将对这部分研究内容进

行总结。

1 第二相粒子引发的再结晶形核机制

铝合金再结晶形核过程包括应变引发的形核以及

析出相引发的形核两种机制。再结晶的形核概念与其

他相变过程的形核概念有着明显的不同。20 世纪 20 年

代，Alterthum[2] 提出再结晶和晶粒长大过程有着特殊的

形核驱动力。1924 年，Wever[3] 发表了第一张铝和铁冷

轧组织的极图。1931 年，Burgers 和 Louwerse[4] 认为单

晶铝再结晶织构是由于再结晶过程中的取向形核引起

的。1949 年，Cahn[5] 基于位错理论提出形变晶体材料

退火过程中会发生位错的重新排列。随后，在 TEM 的

帮助下，Heidenreich[6] 在铝中首次观察到了亚晶结构。

基于这个重要研究成果，研究者们提出了亚晶长大 [7–8]

引发形核以及应变 [9] 引发形核两种机制。后来，研究者

们在包含硅颗粒的镍单晶中首次发现了第二相引发的

形核机制，如图 1[10] 所示。但是该研究并没有发表，只

是出现在 1979 年的一篇综述中 [11]。在 20 世纪 60~70
年代，研究者们在不同的金属中对第二相颗粒引发再结

晶形核的现象进行了大量的研究 [12–20]。

1977 年，Humphreys[21] 基于 A1–0.45 Cu–0.5Si 合
金，对第二相粒子引发再结晶形核的条件进行了大量的

试验研究。图 2[21] 为第二相粒子引发形核的金相图以

及第二相粒子引发形核的条件。研究结果表明，在形变

量确定的情况下，当第二相粒子尺寸超过某一极限尺寸

时，第二相粒子引发的再结晶形核机制即可出现。引发

再结晶形核的极限第二相粒子尺寸随着形变量的增加

而减小。再结晶现象起源于第二相粒子附近的高位错

密度和大的晶格取向差。在这种高位错密度和大的晶

格取向差的作用下亚晶快速演化为与基体取向关系密

切的多边形晶核。当第二相粒子引发再结晶形核机制

发生以后，再结晶晶粒尺寸与第二相粒子间距有较大的

相关性。Nes 等 [22] 对冷轧 Al–Mn 合金再结晶形核与

第二相粒子之间的关系进行了研究，研究表明，在冷轧

压下量为 90%，且温度较低的情况下，再结晶形核主要

发生在变形区的边缘，再结晶晶粒的取向与变形区基体

取向类似；在温度较低的情况下，再结晶形核主要发生

在变形区内部靠近第二相粒子的位置，再结晶织构呈现

出随机取向。为了对该现象进行深入的理解，Nes 等 [23]

建立了第二相粒子引发形核的数学模型。

1994 年，Humphrey 等对包含第二相粒子的铝单晶

的形变 [24] 和再结晶 [25] 过程进行了深入的研究。对第

二相粒子引发的形核过程的研究表明，当第二相粒子尺

寸大于 3μm，应变超过 0.7 时，第二相粒子引发的再结

图 1 镍单晶中硅颗粒引发的形核

Fig.1 Nucleation initiated by silicon particles in Ni single crsystal

10μm
图 2 第二相粒子引发再结晶形核机制

Fig.2 Mechanisms of second–phase particle stimulated 
recrystallization nucleation

0 2 4 6 8 10 12

20

40

60

80

100

PSN mechanisms

5μm

A

B

D

C

（a）第二相粒子A、B、C、D引发
再结晶形核的金相图

Particle diameter/μm
（b）第二相尺寸与形变量对第二相粒子

引发再结晶形核的影响

R
ed

uc
tio

n/
%



952021年第64卷第9期·航空制造技术

RESEARCH 研究论文

晶过程即可发生。这种情况下，从试验结果中至少可以

发现两种再结晶晶粒的取向。当应变小于 2.3 时，第二

相粒子引发再结晶织构的贡献会被其他形核方式形成

的再结晶晶粒抵消。这是由于其他形核方式的再结晶

晶粒具有较快的晶界移动速度。当应变达到 2.3 时，部

分第二相粒子引发的再结晶晶粒与其他方式形核晶粒

具有相当的界面移动速度。

以上对第二相粒子引发再结晶形核的研究均表明

较大的第二相粒子尺寸和较大应变有利于第二相粒子

引发再结晶形核机制的发生。再结晶温度会同时对第

二相粒子尺寸和再结晶的驱动力产生影响。因此，温度

对该形核机理的发生影响较为复杂。有研究表明较高

的温度可能会促进该机理的发生。

21 世纪以来，在成分更为复杂的高性能铝合金的

研究中经常能够观察到第二相粒子引发再结晶晶粒形

核的机制。Jia 等 [26] 研究了 Al–Zr–Mn 合金均匀化过程

对再结晶抗力的影响。研究发现，均匀化过程中初生的

含 Mn 相的长大会导致第二相粒子引发的再结晶形核

机制在这些相附近发生，如图 3（a）[26] 所示。该研究者

认为第二相引发的形核机制是使再结晶抗力降低的主

要原因。Tsivoulas 等 [27–28] 研究了 Mn 和 Zr 联合添加

对 Al–Cu–Li 合金的再结晶抗力的影响。Mn 和 Zr 具有

相反的偏析倾向，Zr 元素倾向于分布在枝晶的中心区

域，形成 Al3Zr，而 Mn 元素倾向于分布在枝晶的边缘，

形成 Al20Cu2Mn3。因此，Al 和 Zr 的联合添加往往会使

第二相析出分布更加均匀，从而提高铝合金再结晶抗

力。然而，当 Mn 的量较大时，就会发现再结晶抗力降

低的现象。研究者们认为由于 Al20Cu2Mn3 相的尺寸较

大，这种粗大相引发的再结晶形核现象是再结晶抗力降

低的重要原因之一，如图 3（b）[28] 所示。另外，Yu 等 [29]

认为在添加 Ce 的 Al–Cu–Li–Zr 合金中也存在着第二相

粒子引发的再结晶形核机制。

第二相粒子引发的再结晶晶粒形核过程主要发生

在静态再结晶过程中。在动态再结晶过程中，再结晶

形核和长大的驱动力较大，再结晶过程主要以应变引

发的形核为主。另一方面，由于第二相粒子引发形核

的晶粒长大的驱动力小于应变引发形核的晶粒，因此

由第二相形核引发的晶核会被其他应变形核晶粒迅速

吞噬，使得第二相粒子在动态再结晶形核过程中难以

发挥作用。

根据 Nes[23] 和 Ardakani 等 [25] 的理论和试验研究，

第二相粒子引发的形核过程主要与两个因素有关：第二

相粒子尺寸和铝合金内部的应变。在第二相粒子种类

确定的情况下，第二相的形貌及其与基体的界面基本确

定。因此，其对形核过程的影响因素主要是尺寸和应变。

然而，当第二相粒子的种类不同时，其对形核过程的影

响因素应该还需增加粒子与基体的界面特性和粒子的

形貌。根据 Nes[23] 的理论分析，新晶核长大的驱动力主

要来自于新晶粒与基体界面的界面能和曲率。新晶核

形成的第一步是第二相粒子与原有基体之间的界面被

新晶核与基体的界面所取代，这一步的发生要求新晶核

与基体、第二相的界面能之和小于第二相粒子与基体的

界面能。另一方面，第二相的形貌决定了第二相与基体

的局部曲率，该曲率对于由第二相引发的形核驱动力存

在明显的影响。因此，在考虑第二相粒子对再结晶形核

过程的影响时，需要考虑第二相的形貌。虽然，前人已

经对不同种类的铝合金中不同第二相粒子引发的再结

晶形核过程进行了研究，但这些研究均集中在第二相粒

子尺寸和基体形变量的讨论，并没有在第二相粒子与基

体界面能以及第二相的形貌方面进行讨论。这可能是

目前不能对第二相粒子引发的形核过程进行较精确的

定量化研究的重要原因。

图 3 铝合金中第二相粒子引发形核的 SEM 图 
Fig.3 SEM photos of second–phase particles stimulated nucleation in Al alloys

10μm

（a）Al–Zr–Mn合金中第二相
粒子引发的再结晶形核
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（b）Mn、Zr联合添加的Al–Cu–Li合金中的
第二相粒子引发的再结晶形核
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2 再结晶晶粒长大

在再结晶晶粒长大过程中，晶界与第二相粒子之间

必定产生相互作用。由于晶界在通过第二相粒子时会

消耗部分驱动力，因此第二相粒子会对晶界的移动产生

阻碍作用 [30]。Zener 的钉扎理论首次定量化描述了第

二相粒子对晶界的钉扎作用 [31]。根据 Zener 的钉扎理

论，第二相粒子的尺寸、密度、分布以及第二相粒子与晶

粒之间的界面性质均会对钉扎过程产生影响。铝合金

中存在着大量的第二相，包括大块状的初生相、细小弥

散的纳米析出相以及其他析出相。这些析出相由于形

成条件以及本身性质的不同，会产生尺寸不均匀、分布

不均匀、与基体结合方式不同的等多种情况。在再结

晶晶粒长大过程中，对不同种类的第二相及其不同的

组合方式对晶界移动过程的影响进行深入探索具有重

要意义。

2.1 第二相尺寸、密度的影响

一般来说，第二相的尺寸越小、密度越大，对晶界

和位错的钉扎效果越强，越有利于组织细化。因此，在

铝合金设计的过程中通常希望得到弥散分布的小颗粒

析出相。Jones 等 [32] 对 Al–Sc 合金的再结晶过程进行

了较为系统的研究，得到了不同 Sc 成分下的 Al–Sc 合

金再结晶动力学，如图 4（a）[32] 所示。随着 Sc 含量的

升高，Al–Sc 合金再结晶温度升高，孕育时间延长，再结

晶所需时间缩短。从图 4（b）[32] 可以看出，Al3Sc 粒子

对再结晶晶粒有明显的钉扎作用。当 Sc 含量为 0.02%
时，没有发现明显的 Al3Sc 析出，再结晶温度区间为

250 ~300℃，与单相低浓度铝合金的接近。当 Sc 含量

为 0.25% 时，再结晶温度在 500℃以上，此时 Al3Sc 粒

子已经在再结晶发生之前充分析出。研究者利用测量

得到的 Al3Sc 粒子尺寸，对粒子的钉扎力进行了估计。

当温度为 450℃时，测得的 Al3Sc 粒子直径约 17nm，估算

得到的钉扎力 Pz 约为 0.8MPa，估算得到的驱动力 Pd 约

为 0.4MPa，此时，Pz > Pd，再结晶过程不会发生。当温度为

550℃时，Al3Sc 粒子直径约为 108nm，钉扎力约为 0.1MPa，
此时，Pz < Pd，再结晶过程发生。因此，随着温度的升高，

Al3Sc 粒子的粗化对再结晶过程有强烈的影响。

只有当第二相粒子弥散到一定程度才会对再结晶

过程产生抑制作用。第二相粒子较为粗大时，其对晶界

的钉扎作用有限，反而会促进再结晶的形核，从而起到

促进再结晶的作用。比如，在 Al–Mg–Si 系合金中，非

共格 Mg2Si 粒子的大小为 0.02~0.04μm 时，才会对再结

晶过程产生明显的抑制作用 [33]。在第二相粒子尺寸由

大尺寸向弥散的小尺寸转变过程中，随着尺寸的降低，

粒子数目上升，意味着能够形成的再结晶晶核数目增

加，使再结晶加快，同时减小了再结晶的粒度。随着第

二相粒子的尺寸进一步减小，数目进一步增加，再结晶

晶界移动的阻力也在增加，达到某一临界值之后，可完

全抑制再结晶。对于弥散硬化型铝合金来说，稳定粒子

的间距是决定再结晶行为的重要参数。在粒子大小在

0.5~2.5μm 范围内，对再结晶的影响主要是由它们的间

距引起的。当第二相粒子间距 S = 4μm 左右时，促进再

结晶成核又阻碍再结晶晶粒的长大，可得到细晶组织。

S = 0.5~1.5μm 是阻碍和促进再结晶的临界值 [34]。

2.2 第二相分布的影响

在铝合金的凝固过程中往往会发生成分的偏析。

因此，在铝合金凝固组织中，高成分浓度的区域出现第

二相密度较高，而低成分浓度区域则出现第二相密度较

低的现象。这种第二相的不均匀分布会对铝合金的再

结晶过程产生影响。比如，在铝合金中加入 Zr 元素可

以起到明显的抑制再结晶的作用。然而，Zr 元素在铝

合金凝固过程中会产生强烈偏析现象。由于 Zr 元素的

偏析，大量的 Al3Zr 粒子分布在凝固晶粒的中心，而在

晶界处的 Al3Zr 粒子密度极小 [26–35]，这样就形成了所谓

的 PFZ（precipitation free zone）区。由于在 PFZ 区的

第二相粒子密度较小，其对再结晶的抑制作用很小，因

图 4 Sc 元素对 Al–Sc 合金再结晶的影响

Fig.4 Influences of Sc on recrystallization of Al–Sc alloys
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此再结晶过程往往在这个区域开始发展 [9，36]。 这种情

况可能造成铝合金组织发生部分再结晶 [37–38]。

为了获得最佳的再结晶抗力，需要使第二相粒子的

分布更加均匀弥散。向含 Zr 的铝合金中加入 Sc 元素，

可以得到分布更加均匀密集的 Al3（Sc1-xZrx） 粒子 [39–49]。

虽然 Sc 和 Zr 的联合添加可以获得更加均匀密集的第

二相粒子，但是由于 Sc 元素价格高昂，因此需要考虑其

他元素来实现第二相粒子分布的优化。研究者们对多

种其他合金元素和热处理方法对 Al3Zr 粒子的作用进行

了探索 [50–52]。Robson 等 [53–59] 建立了计算 7xxx 系铝合

金中 Al3Zr 粒子析出的动力学模型。研究发现 Zn、Cu
和 Mg 的添加可以通过降低基体中 Zr 元素的溶解度来

加快 Al3Zr 粒子的析出 [58, 60]。

由于 Mn 元素和 Zr 元素具有相反的偏析倾向 [26，35]，

因此 Mn 元素和 Zr 元素的联合添加可以提高铝合金中

第二相粒子分布的均匀性 [49，61]。Zr 元素形成的 Al3Zr
粒子分布在枝晶中心而 Mn 元素形成含锰相则分布在

晶界处 [26，35]。有研究指出，对 Zr 元素和 Mn 元素联合

添加的铝合金固溶处理后，有效抑制了热轧组织的再结

晶 [62]。但是，Zr 和 Mn 的联合添加并不总是能抑制铝

合金的再结晶过程。对于这两种联合添加对再结晶过

程的抑制作用，不仅有正面的报道 [63–67]，也有一些反面

的报导 [68–69]。表 1 展示了不同铝合金中联合添加 Mn
和 Zr 元素对铝合金再结晶过程的抑制效果。Tsivoulas
等对这种相反效果产生的原因进行了深入的分析 [27–28]。

结果表明，向含 Zr 的铝合金中加入 Mn 后，可使 Zr 元
素向富含 Mn 的第二相中集中，从而使基体中 Zr 的过

饱和度降低。由于 Zr 的过饱和度降低，会导致 Al3Zr 粒
子析出动力减弱，从而导致 Al3Zr 粒子的粗化和密度的

减小。另一方面，由于 Mn 的添加量较少，使得富 Mn

相对再结晶过程的抑制作用并不能弥补由于 Al3Zr 粒
子粗化造成的对再结晶的促进作用，最终使得再结晶过

程不仅没有得到抑制，反而得到了促进。从以上分析可

以看出，Mn 元素和 Zr 元素联合添加对再结晶过程的影

响十分微妙。合理控制 Mn 元素和 Zr 元素的含量对再

结晶过程的调控非常关键。

Davies 等 [70] 研究了 Al–Fe–Si 合金中 FeAl3 相对再

结晶的影响。在这种组织中同时存在大尺寸和小尺寸的

第二相粒子。低温情况下，小尺寸 FeAl3 粒子阻碍晶界

或亚晶界的移动，抑制再结晶过程。当温度升高时，第二

相粒子粗化，并且当其尺寸大于 3μm 时即可诱发再结晶

晶核形成。Karlík 等 [71–72] 研究了 Fe 元素对含 Mn 和 Zr
元素的铝合金再结晶过程的影响，发现铁元素的加入会

形成粗大的 Al6（Fe，Mn）或 α–Al12（Mn，Fe）3Si 相，这

些相的存在会促进再结晶晶核的形成。当粗大的含铁相

的尺寸大于 1.5μm 时 [61]，第二相粒子引发的再结晶形核

机制即可启动；另一方面小于 0.5μm 的 Al3Zr 粒子也可

阻碍晶界或亚晶界的移动，从而抑制再结晶过程。这两

种机制都可以细化再结晶晶粒 [73]。

Nagahama 等 [74] 研究了 Al–Cr 合金在变形过程的

析出，表明变形过程析出的 Al7Cr 可以有效地钉扎晶

界，从而抑制再结晶过程。Fang[75] 和 Peng 等 [76] 研究了

Cr 元素与稀土元素 Pr 和 Yb 向含 Zr 元素的铝合金中

的联合添加对再结晶过程的影响，研究表明，Cr 元素和

Pr 元素的联合添加可以使 Pr、Cr、Zn、Mg 和 Cu 元素融

入 Al3Zr 粒子，从而形成更加弥散分布的共格（Al、Zn、
Mg、Cu、Cr）3（Zr、Pr）粒子，粒子尺寸为 10~20nm，有

助于提高铝合金的再结晶抗力。针对 Cr 和 Yb 元素联

合添加的研究表明，Yb 元素和 Pr 元素的添加对再结晶

抗力的提升有类似的效果。Zhang[77] 和 Xu 等 [78] 研究了

表 1 Mn 元素和 Zr 元素联合添加对铝合金再结晶的抑制作用

Table 1 Inhibition effects of combined addition of Mn and Zr on recrystallization of Al alloys

合金 效果 工艺 参考文献

Al–0.42Fe–0.21Si–0.31Zr–1.44Mn 提升 91% 冷轧 [63]

Al–3.9Cu–1.3Mg–0.11Zr–0.55Mn 提升 69.3% 热压 [64]

Al–0.15Si–0.21Fe–0.15Zr–1.01Mn 提升 90% 冷轧 [65]

Al–4.93Mg–0.10Fe–0.04Si–0.20Zr–0.41Mn 提升
60% 热轧 + 40% 冷轧

70% 热轧 + 33.3% 冷轧
[66]

Al–0.8Cu–2.0Li–2.9Mg–0.14Zr–0.49Mn 460℃以上提升；430℃降低 热轧后 30% 冷轧 [67]

Al–4.3Cu–0.17Li–1.46Mg–0.06Zr–0.43Mn 降低 热轧 [68]

Al–3.3Cu–1.4Li–0.41Mg–0.31Ag–0.12Zr–
0.32Mn 降低 热轧后冷轧 [69]

2198 + 0.1Zr–0.3Mn
2198 + 0.05Zr–0.3Mn 降低 热轧 [27]
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Mn 元素和 Cr 元素的联合添加 Al–Mg–Si–Cu 合金再结

晶过程的影响，发现 Mn 和 Cr 的联合添加可以使基体

中析出弥散分布的 α–Al（MnCrFe）Si 相，尺寸为 0.1μm，

对该铝合金的再结晶过程起到了明显的抑制作用。同

时，在凝固过程中还会形成尺寸较大（大于 1μm）的 β–
Al（FeMnCr）Si 相，这种粗大相有助于第二相粒子引

发形核机制的发生，对再结晶过程有促进作用。总之，

Cr 元素虽然能与 Al 元素共同形成 Al7Cr 相，但这种相

比较粗大，对再结晶过程的抑制作用有限。Cr 元素的

主要作用是可以与其他元素共同形成弥散相，从而抑制

再结晶过程。

动态再结晶过程包含材料的应变过程，直接观察该

过程中第二相粒子与晶界的相互作用较为困难。因此，

对第二相粒子与晶界相互作用的研究一般在静态再结

晶过程中进行。动态再结晶过程中，除了会发生第二相

粒子对晶界的钉扎作用之外，由于动态再结晶过程往往

温度较高，第二相粒子的析出、溶解或粗化过程较快，因

此动态再结晶过程中需要考虑第二相粒子的溶解、析出

和粗化等因素。第二相粒子对动态再结晶过程的影响

主要表现在动态演化的第二相粒子对晶界的钉扎作用。

基于 Zener 的经典钉扎理论，第二相粒子的尺寸、

体积分数以及分布对再结晶晶粒长大过程影响基本可

以得到合理的解释。然而，第二相粒子与基体以及再结

晶晶粒之间的界面能对再结晶晶界运动的影响却没有

受到关注。本文作者最近进行的二维数值模拟研究表

明第二相粒子与晶粒之间的界面能对晶界的钉扎力有

至关重要的影响 [79]。由于在再结晶晶粒中，位错的数目

极大减少，因此再结晶晶粒与第二相粒子之间的界面能

一般情况下应当小于未再结晶的基体与第二相粒子之

间的界面能。根据本文的研究，在这种情况下，第二相

粒子对再结晶晶界移动的钉扎力应该减弱。目前为止，

在对铝合金再结晶晶粒长大过程的研究中，第二相粒子

与再结晶晶粒以及基体之间的界面能还没有作为影响

钉扎作用的因素进行考虑。在一些研究中虽然出现了

根据 Zener 理论预测的再结晶抗力小于实际的再结晶

抗力的情况，研究者们往往将第二相粒子引发的再结晶

晶粒的额外形核作为 Zener 理论的补充，而忽略了界面

能对钉扎力的影响。

3 等径角挤压过程中第二相粒子对
  再结晶的影响

等径角挤压技术是一种通过变形在材料基体中形

成亚微米级或纳米级晶粒的先进材料加工技术。该技

术被广泛应用于铝合金的加工，以提升铝合金的力学性

能。该技术与传统的加工方式的重要区别在于其极大

的形变量导致其在再结晶过程中产生了一些较为特殊

的现象。

首先，在等径角挤压过程中，有可能出现由极端形

变引起的第二相粒子形貌的变化。Keiichiro 等 [80] 对

Al–Mg–Si 合金等径角挤压过程中第二相粒子形貌的变

化进行了观察。在挤压开始之前，铝合金中存在着杆状

的 β′相。在经过 1次挤压之后，杆状的 β′相发生了断裂，

但是依然沿着原来的方向分布。经过 8 次加工之后，绝

大部分杆状的相转变为随机分布的球形 β′ 相颗粒。同

时，可以观察到颗粒的密度减小，研究者们认为这是由

于共格状态的破坏造成了 β′ 相的溶解。在 β′ 相溶解之

后，经过后期的时效，在基体中析出了方形的 Al–Mg2Si
相。根据以上研究可知，等径角挤压加工可以造成析出

相形貌、分布以及种类的改变。根据前文的分析可知这

种改变均会对再结晶过程造成影响。因此，在等径角挤

压过程中，第二相粒子对再结晶过程的影响更加复杂。

其次，在等径角挤压过程中，由于极大的变形量，造

成在后续的静态再结晶过程中出现了较多的由第二相

粒子引发的形核机制。Paul 等 [81] 对 AA3104 铝合金等

径角挤压过程中由第二相粒子引发的再结晶形核过程

进行了原位观察。研究表明，由于等径角挤压过程的极

大的变形量，会在较大尺寸的第二相粒子周围产生大变

形区，这些变形区对再结晶晶粒的形核提供了有利的条

件。按照 Nes 等 [23] 的观点，第二相粒子引发的形核过

程是由于较大的第二相粒子提供了再结晶晶核的形核

界面。而在等径角挤压过程中，则是由于在第二相粒子

周围产生了大的变形，从而促进再结晶晶核的形成。因

此，可以认为，等径角挤压过程中第二相粒子引发的形

核现象产生的原因与传统加工过程不同。

最后，等径角挤压过程往往要与热处理过程结合，

以形成等轴的超细晶。等径角挤压之前的时效和之后

的时效热处理是两种常用的对等径角挤压工艺进行优

化的手段。在后时效过程中，研究者们主要关注的是等

径角挤压过程对第二相析出动力学的影响。这种研究

主要集中在等径角挤压过程引入的大量缺陷对成分扩

散的影响 [82–84]。对于前时效热处理，研究者们主要关注

等径角挤压过程对第二相粒子分布 [85]、破裂 [86] 以及粗

化或溶解 [87] 过程的影响。另外，Kim 等 [67] 研究了后时

效热处理对等径角挤压 6061 铝合金的组织和性能的影

响，发现后时效热处理铝合金的抗拉强度和延展性均优

于前时效热处理的铝合金，认为造成这种现象的原因是

等径角挤压过程引入了大量的缺陷，这些缺陷可以作为

第二相粒子的形核位点，从而促进了弥散第二相粒子的

析出。

综上所述，等径角挤压工艺由于其极大的变形量，
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造成第二相粒子的演化过程以及第二相粒子对再结晶

晶粒形核过程的影响均发生了变化。在等径角挤压工

艺中需要考虑 3 方面的因素：（1）第二相粒子在形变过

程中的破碎、粗化或溶解等过程；（2）由于大变形引入

的高密度缺陷对第二相粒子演化及其与位错、晶界相互

作用过程影响；（3）大变形量本身造成的基体内部应变

场分布对再结晶形核和长大机制的影响。

4 结论

本文对第二相粒子对铝合金再结晶的作用进行了

调研。从调研结果来看第二相粒子对铝合金再结晶的

各个阶段都有明显的影响。在形核阶段，小的第二相粒

子会钉扎亚晶界和位错的运动，从而抑制再结晶的形

核；当第二相粒子尺寸长到 1~3μm 以上，就会成为再结

晶的形核点，从而促进再结晶过程。在长大阶段，小而

弥散的第二相粒子会阻碍大角晶界的移动，减慢晶核长

大的速度，从而抑制再结晶过程。总之，尺寸小，弥散度

高的第二相粒子钉扎位错、亚晶界和大角晶界，抑制再

结晶过程；尺寸大，密度小的第二相粒子促进形核，对位

错和晶界的钉扎力弱，从而促进再结晶过程。为了取得

细化的再结晶晶粒，一般要求再结晶过程形核点较多而

晶核长大速度较慢。因此，可以通过引入大颗粒第二相

粒子提高形核率，同时通过引入小而弥散的第二相粒子

来降低晶粒长大速度。另一方面第二相粒子的分布也

对再结晶过程有明显的影响。由于显微偏析作用，凝固

组织的成分分布往往是不均匀的，因此会造成第二相粒

子的不均匀分布。不均匀的第二相粒子分布会造成密

度小的区域发生再结晶，不能实现完全抑制再结晶的目

的。因此需要在合金设计时，通过合理加入不同偏析倾

向的合金元素，避免第二相粒子分布的不均匀。

在前人的研究中，不论是第二相粒子对再结晶形核

过程的影响还是再结晶晶粒长大过程的影响，考虑的因

素均集中在第二相粒子尺寸、密度、分布等因素，而忽略

了由第二相粒子种类决定的第二相粒子与再结晶晶粒、

基体之间界面能的影响。这造成了对第二相粒子影响

效果的定量化估计上一定程度的偏差。对第二相粒子

与再结晶晶粒、基体之间界面能影响的研究，必将在一

定程度上弥补不足，加深人们对再结晶过程的理解。
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