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摘  要：基于常规热轧工艺对喷射成形高镁铝合金挤压坯进行单道次大应变热轧变形，采用透射电镜(TEM)、扫

描电镜电子背散射成像技术(EBSD)和 X 衍射(XRD)方法来分析合金微观结构，并对比研究合金的力学性能。结果

表明：喷射成形高镁铝合金在热轧变形过程中，随着变形程度的增大，位错密度显著增大，位错胞、非平衡小角

度晶界(LAGB)及亚晶显著增多；当热轧变形 80%时，高位错密度晶粒中的小角度晶界转变为大角度晶界(HAGB)，
亚微米级动态再结晶晶粒大量形成，晶粒组织显著细化，合金的室温拉伸强度和伸长率分别为 619 MPa 和 19.8%。

喷射成形高镁铝合金大应变热轧变形过程中的主要强化机制是细晶强化、位错强化和固溶强化，对变形 80%合金

屈服强度的贡献值分别为 120 MPa、208 MPa 和 158 MPa，共占总强度值的 94.4%。 
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Al-Mg 合金由于其优异的耐蚀性、焊接性能及良

好的综合力学性能而广泛应用于航空航天、海洋船舶

和汽车工业[1−3]。采用铸造方法制备 Al-Mg 合金，由

于冷却速率低，导致晶粒粗大，宏观偏析严重，且当

Mg 含量高于 5%(质量分数)时，易产生共晶体，大大

降低了 Mg 的固溶度，因此，采用铸造方法难以制备

高性能的高 Mg 含量 Al-Mg 合金材料[4]。喷射成形技

术由于具有冷却速度快、可显著提高合金元素的固溶

度、细化晶粒和消除宏观偏析等优点，能有效解决铸

造方法的不足，是制备高 Mg 含量 Al-Mg 合金材料的

理想方法 [5−7]。HOGG 等 [7]采用喷射成形法制备

Al-5.31Mg-1.15Li 合金，热锻后的室温拉伸强度和伸

长率分别达 459 MPa 和 11%。 
近年来，大塑性变形技术因具有获得超细晶材料

的特点而引起了广大学者的重视。LIU 等[8]采用高压

扭转大塑性变形技术获得了 AA5182 合金的纳米结构

组织，并研究该合金中的位错、层错和形变孪晶。ZHA
等[9]对 Al-7Mg 合金进行等通道转角挤压(ECAP)大塑

性变形，获得了亚微米级超细晶组织，其室温拉伸强

度和伸长率分别达 507 MPa 和 12%。GHOLINIA 等[10]

研究了大应变轧制 Al-3Mg 合金超细晶粒组织的形成

过程及机理。相较于高压扭转和 ECAP，大应变轧制

技术在成形大尺寸材料及批量生产方面更具优势。但

是，当 Mg 含量高于 6%(质量分数)时，Al-Mg 合金的

热塑性加工能力显著下降，易产生边裂[11]。因此，已

有的研究主要侧重于 Mg 含量低于 6%Al-Mg(质量分

数)合金大应变轧制变形，很少有对高 Mg 含量 Al-Mg
合金进行大应变轧制变形的研究报道，尤其是喷射成

形高 Mg 含量 Al-Mg 合金。基于此，本文作者采用常

规热轧工艺对喷射成形高 Mg 含量 Al-Mg 合金进行大

应变热轧变形，并研究该合金的微观结构及力学性能。 
 

1  实验 
 

在自行研制的 SF380 大型喷射成形设备上制备了

高 Mg 含量的 Al-Mg 合金沉积坯，合金的化学成分(质
量分数，%)为 Mg 9.0、Mn 0.5、Al 余量，杂质 Fe 和

Si 的含量均小于 0.02。合金在石墨坩埚中进行熔炼，

熔炼温度为 1053 K，整个熔炼和精炼过程均采用无水

N2 保护，以减少合金中氧化物的含量；Mg 和 Mn 均

以中间合金 Al-60Mg 和 Al-40Mn 的方式加入。合金精 
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炼完成后升温到 1103 K，经过密封浇道流入已预热的

碳化硅坩埚中，坩埚中的熔液通过内孔径为 d 3~5 mm
的石墨嘴流出，并在雾化器中雾化，雾化器中 N2的压

力为 0.5~1.5 MPa；已雾化的固、液态颗粒沉积在距雾

化器约 100~250 mm 的铁制圆形基体板上，通过基体

板的旋转和升降运动，颗粒不断沉积，制备出质量为

250 kg、尺寸约为 d 280 mm×1500 mm 的圆柱沉积坯。

将沉积坯加工成 d 250 mm×500 mm 的圆锭，在 723 
K 温度下挤压成截面尺寸为 100 mm×12 mm 的板坯，

挤压比为 15:1，挤压成型后的板坯立即喷雾冷却；在

板坯上选取长×宽×厚为 100 mm×50 mm×12 mm
的试样进行大应变热轧，板坯减薄方向与轧制方向

(RD)和水平方向(ND)构成的平面垂直，轧制试样均为

一次热轧成型，热轧完成后立即将薄板浸入水中冷却，

水的温度为室温，热轧工艺如表 1 所列。不同大应变

热轧变形后薄板的表面光洁，没有边裂。 
 
表 1  热轧工艺参数 

Table 1  Parameters of hot rolling technology 

Rolling 
temperature/ 

K 

Holding 
time/ 
min 

Strain 
rate/ 
s−1 

Sample 
thickness Deformation/

% 
H0/mm H1/mm 

673 15 5.2 12 7.2 40 
673 15 6.1 12 4.8 60 
673 15 9.8 12 2.4 80 

H0: Sample thickness before hot rolling; H1: Sample thickness 

after hot rolling. 
 

采用 Titan G2 60−300 透射电镜(TEM)和利用

Helios Nanolab 600i 扫描电镜(SEM)的电子背散射成

像技术(EBSD)分析试样的微观结构，透射试样采用机

械预减薄至 80 um 左右后进行双喷电解，电解液为硝

酸+甲醇(体积比为 1:3)，温度低于−25 ℃；EBSD 试样

采用电解抛光，电解液的成分为 10%高氯酸+90%无水

乙醇(体积分数)，抛光电压 20 V，电流 1.0 A，抛光时

间 30 s，温度低于−25 ℃；EBSD 试样实验数据采用

TSL OIM 软件进行分析和处理，加速电压 20 kV，角

度 70°，扫描步长 0.2 um。采用 D/max2500 型 18 kW
转靶 X 射线衍射仪对试样进行物相分析，在 Instron 
3369 拉伸机上进行试样的室温拉伸性能测试，拉伸速

度为 1.0 mm/min。 
 

2  实验结果 
 
2.1  微观结构 

喷射成形高镁铝合金的 TEM 显微组织如图 1 所

示。由图 1 可见，随着变形量的增大，合金中的位错

密度显著增大，亚结构及超细晶粒数量不断增加。挤

压态合金的位错密度小，位错线长且分布均匀，位错

线之间的距离基本相等，部分位错线被析出的第二相

颗粒(MnAl6相)阻挡，如图 1(a)所示。与挤压态合金相

比，挤压板材经 40%热轧变形后，位错密度显著增大，

位错线短而密，大量的位错在热轧变形过程中不断塞

积而形成位错墙，部分位错密度高的区域甚至出现了

位错缠结现象，位错缠结区域可观察到纳米级别的胞

状结构，如图 1(b)所示。同时，在图 1(b)中还观察到

晶内分布着高密度位错的晶粒，这些晶粒已经被塞积

的位错分割为几个亚晶和位错胞结构，亚晶及位错胞

之间的位向差小，其界面均为小角度晶界(LAGB)[12]。

由图 1(c)可见，当热轧变形量达 60%时，试样的位错

缠结区域及位错胞结构的数量进一步增多，高位错密

度晶粒内的亚晶和位错胞数量增多，部分亚晶粒之间

的位向差增大，大角度晶界(HAGB)已将原始晶粒分为

两个或两个以上的亚晶粒，如图 1(c)中箭头所示。挤

压板材经 80%热轧变形后的显微组织如图 1(d)所示，

与挤压态及不同热轧变形试样的微观结构相比较，合

金中的位错分布更为均匀，位错密度显著增大，纳米

级别的亚结构数量进一步增多。与挤压态试样的衍射

花样对比发现，经单道次 80%热轧变形后合金的衍射

花样呈环状，这表明试样的晶粒显著细化，晶粒之间

的位向差呈现出随机分布的特点，LAGB 和 HAGB 共

存，同时，LAGB 在大塑性变形过程中不断转变为

HAGB[12]。 

经 40%和 80%热轧变形试样的 XRD 谱如图 2 所

示。由图 2 可见，随着变形量的增加，XRD 谱的线宽

显著变宽，部分衍射峰甚至出现了明显的双峰现象，

这说明合金在大应变热轧变形过程中晶粒尺寸不断减

小，位错密度不断增大[13−14]。这与前面的 TEM 像及

后面的 EBSD 组织分析结果相吻合。 
喷射成形高镁铝合金的 EBSD 分析结果如图 3 所

示。由图 3 可见，合金在不同变形状态下均发生了动

态再结晶，且随着变形程度的增大，合金组织不断细

化。挤压态合金晶粒较粗，晶粒沿挤压方向呈流线分

布，大部分晶粒形状为方块状；呈流线分布的大晶粒

之间形成了大量较细的再结晶晶粒，由于挤压温度较

高，部分再结晶晶粒已长大，整个挤压态组织较不均

匀，如图 3(a)所示。挤压板材经 40%热轧变形后，再

结晶晶粒尺寸明显变小，合金组织不均匀现象更为明

显，呈粗晶区和细晶区共存的双态组织结构，如图 3(b)
所示。ZHA 等[9]对 Al-7Mg 合金进行等通道转角挤压

大塑性变形过程中也获得了这种双态组织结构。 
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图 1  喷射成形高镁铝合金中位错的 TEM 像 

Fig. 1  TEM images of dislocation in spray-forming high magnesium aluminum alloy at different deformations: (a) Extrusion state; 

(b) 40%; (c) 60%; (d) 80% 

 

 

图 2  不同压下量热轧喷射成形高镁铝合金的 XRD 谱 

Fig. 2  XRD patterns of spray-forming high magnesium aluminum alloy at different deformations: (a) 40%; (b) 80% 

 
挤压板材经 60%热轧变形后的微观结构如图 3(c)

所示，与图 3(b)相比较，试样的组织趋于均匀，粗、

细晶区分化明显减小，在晶界处可观察到大量超细的

再结晶核心；部分粗晶粒的形状在热轧变形过程中变

得长而扁，图中箭头所示晶粒的长宽比(L:b)约为 7:1，

且晶粒伸长方向与 RD 方向基本一致。挤压板材经

80%热轧变形后的微观结构如图 3(d)所示，从图 3(d)
中可观察到大量亚微米级超细晶粒区，但没有发现图

3(c)中长宽比较大的晶粒，部分较粗晶粒的长宽比明

显变小，合金组织显著细化，平均晶粒尺寸约 1 µm。 
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图 3  喷射成形高镁铝合金不同变形条件下的 EBSD 像 

Fig. 3  EBSD micrographs of spray-forming high magnesium aluminum alloy at different deformations: (a) As-extruded; (b) 40%; 

(c) 60%; (d) 80% 

 
图 3(d)中这种亚微米级超细晶粒区已在多种铝合金大

塑性变形过程中被发现[15]。 
 
2.2  力学性能 

图 4 所示为不同变形条件下喷射成形高镁铝合金

的工程应力−应变曲线。图 5 所示为喷射成形高镁铝

合金不同变形条件下伸长率变化。由图 4 和 5 可看出，

采用大塑性热轧变形可以显著提高挤压坯的力学性 
 

 

图 4 不同变形条件下喷射成形高镁铝合金的拉伸性能曲线 

Fig. 4  Tensile engineering stress−engineering strain curves of 

spray-forming high magnesium aluminum alloy at different 

deformations 

能，挤压坯的室温拉伸强度和伸长率分别为 427 MPa
和 10%；挤压坯经 40%热轧变形后，室温拉伸强度和

伸长率分别为 480 MPa 和 12.7%；热轧变形 80%后，

合金的室温拉伸强度和伸长率分别达到 619 MPa 和

19.8%；与挤压坯相比，拉伸强度和伸长率分别提高

45%和 98%。 
表 2 所列为不同变形条件下喷射成形高镁铝合金

力学性能与其它工艺制备的 Al-xMg 合金力学性能的 
 

 

图 5  不同变形条件下喷射成形高镁铝合金的伸长率变化 

Fig. 5  Elongation change of spray-forming high magnesium 

aluminum alloy at different deformations 
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表 2  不同变形条件下喷射成形高镁铝合金的力学性能及与其他 Al-xMg 合金力学性能的对比 

Table 2  Comparison of tensile properties of spray-forming high magnesium aluminum alloy and other Al-xMg alloy at different 

deformations 

Material 
Deformation 

temperature/K

Deformation

process 
Deformation σ0.2/MPa σb/MPa δ/% 

Al-9Mg (Spray-forming) 723 Extrusion 15:11) 312 427 10.0 

Al-9Mg (Spray-forming) 673 Rolling 40% 391 480 12.7 

Al-9Mg (Spray-forming) 673 Rolling 60% 452 543 18.0 

Al-9Mg (Spray-forming) 673 Rolling 80% 515 619 19.8 

Al-5.31Mg-1.15Li-0.28Zr(Spray-forming)[7] 673 Forging 40% 388 459 11.0 

Al-7Mg (Casting)[9] 293 ECAP 3 passes 446 507 14.0 

Al-6Mg-0.3Sc (Casting)[16] 598 ECAP 4 passes 285 389 29.0 

1) Extrusion ratio. 

 

比较。由表 2 可见，经 80%热轧变形的喷射成形高镁

铝合金的力学性能远高于其他工艺制备的同类型合金

的力学性能，其力学性能已与 2×××系、7×××系高强

铝合金基本相当。值得说明的是，据本文作者所知，

至今很少发现有关Al-Mg合金室温拉伸强度和伸长率

均高于本实验合金的文献报道。 
 

3  分析与讨论 

 
3.1  晶粒细化机制 

试验合金在较高温度下挤压(723K)和轧制(673K)
变形，均发生了动态再结晶(见图 3)，动态再结晶及动

态回复会大量消耗大变形过程中形成的位错，导致合

金软化。图 1(a)所示的挤压态合金位错密度最低，主

要是由于合金在较高温度挤压时动态再结晶更显著，

动态再结晶及动态回复所导致的软化作用更为明显；

而随着热轧变形量的增大和变形温度的降低，动态再

结晶晶粒尺寸趋于细化，且再结晶为不完全动态再结

晶，动态再结晶及动态回复所导致的软化作用小于应

变硬化效应，且随着轧制变形量的增大，这种软化作

用与硬化效应的差距不断增加，从而导致大应变试样

的位错密度远高于挤压态试样和低应变轧制态试样

(见图 1(d))。图 1(b)和(c)所示的部分晶粒内部及亚结

构附近存在高密度位错的现象表明这些晶粒本身及其

亚结构均在大变形过程中承受了很高的应变，均处于

高能的非平衡状态，因此，随着变形程度的增大，亚

结构之间的位向差将会增大，LAGB 将逐渐转变为大

角度晶界(HAGB)。 
众所周知，大塑性变形过程中的高应变是晶粒细

化的主要因素之一[17]。本试验合金在高应变轧制变形

过程中位错显著增殖，并形成大量的位错胞、非平衡

LAGB 及亚晶(见图 3)。已有研究表明[9]，这些不稳定

的亚结构有不断向稳定结构转变的趋势，如当应变足

够大时，LAGB 就能转变为 HAGB，从而促进大晶粒

的分割和分解，从而有效地细化晶粒。图 3(b)中粗晶

区晶粒主要由挤压态合金方块形晶粒演变而来，并在

热轧变形过程中发生了严重变形，在其晶界附近观察

到了少量的超细再结晶核心；细晶区为动态再结晶组

织，晶粒尺寸小，其中一部分再结晶晶粒呈等轴状，

另一部分再结晶晶粒在轧制力作用下已变长变细，从

而导致双态组织的形成。图 3(d)中亚微米级超细晶粒

区可能包括两种不同的再结晶晶粒：一部分是大应变

热轧变形过程中形成的几何动态再结晶晶粒，几何动

态再结晶属连续再结晶；另一部分是超细晶粒是通过

在晶界形核、长大而形成的不连续动态再结晶晶粒。

这与 GHOLINIA 等[10]的研究结果基本一致。 
LIU 等[8]在研究大塑性变形 Al-Mg 合金中发现，

Mg 含量越高，合金的平均晶粒尺寸越小。Mg 含量的

增加导致更多的位错被溶质原子俘获，这为大晶粒分

裂为亚结构提供了大量的位错源，从而促进了位错胞

结构和亚晶的形成。本实验合金中 Mg 含量达 9%(质
量分数)，且喷射成形工艺的快速凝固特点大大地提高

了 Mg 在合金中的固溶度，因而在数量上有远高于同

类合金的 Mg 溶质原子在大塑性变形过程中俘获位

错，从而获得均匀的、超细的晶粒组织。同时，高固

溶度 Mg 还能促进位错偶和位错环的形成[8]，位错偶

和位错环均有助于引起位错间强烈的交互作用，从而

促进大应变下动态再结晶的形核和长大，形成大量亚

微米级再结晶晶粒(见图 3(d))。 
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3.2  强化机制 
由图 4 和 5 可知，经热轧变形试验合金的拉伸强

度和伸长率均高于挤压态合金，且随着变形程度的增

大其强度和韧性均显著提高。结合本试验的研究结果

发现，导致试验合金强度提高的主要原因有 3 个方面：

1) 热轧变形过程中的晶粒细化导致的细晶强化；2) 

热轧变形过程中位错增殖导致的位错强化；3) 高固溶

Mg 原子导致的固溶强化。 

1) 细晶强化 

试验合金在热轧变形过程中受几何动态再晶和不

连续动态再结晶的共同作用，与挤压态试样相比较，

晶粒显著细化，热轧变形 80%试样的平均晶粒尺寸约

为 1 µm。晶粒越细，晶界面积越大，阻碍位错运动的

位置越多，位错就越易聚集，从而起到强化合金的作

用。图 1(b)~(d)中位错墙的形成就是位错在晶界不断

塞积的结果，位错的大量塞积引起合金强度的提高。

因此，晶粒越细小，合金的屈服强度就越高，屈服强度

与晶粒大小之间的关系可采用 Hall-Petch 公式来表示： 
 

2/1
0bs02.0

−+=+= Kdσσσσ                   (1) 
 
式中： 2.0σ 为屈服强度； 0σ 为摩擦应力；K 为屈服常

数；d 为晶粒直径； bsσ 为细晶强化强度的贡献值。由

式(1)可知，细晶强化贡献值的大小主要取决于平均晶

粒尺寸，平均晶粒尺寸越小，细晶强化对合金强度的

贡献值就越大。 
2) 位错强化 
由图 1 可知，随着热轧变形程度的增大，试验合

金中的位错密度显著增大。本试验合金位错密度的增

大主要归结于合金在热轧变形过程中发生的动态回复

和动态再结晶的软化效应小于应变硬化效应，位错密

度的增大及位错运动受阻导致位错墙和位错缠结区域

的增多以及位错胞等亚结构的大量形成，甚至部分晶

粒在大应变作用下晶内的位错密度也显著增大(见图

1(b)和(c))。同时，热轧变形过程中晶粒的细化增大了

合金晶界的面积，从而使位错运动受阻而难以滑移到

相邻晶粒，从而进一步加剧了应变硬化效应，应变硬

化效应的加强直接体现为合金强度的提高。位错强化

强度 dsσ 对合金强度的贡献值可以用 Taylor 公式来     

表示[18]： 
 

ρασ GbM 1ds =                              (2) 
 
式中：M 为 Taylor 常数； 1α 、G 和 b 为材料系数；ρ

为位错密度。由式(2)可知，位错密度越高，位错强化

对合金强度的贡献值就越大。 
3) 固溶强化 
本实验中，喷射成形快速凝固的技术特点显著提

高了试验合金中 Mg 的固溶度，Mg 溶质原子的增多提

高了基体 Al 的点阵常数，导致严重的点阵畸变，点阵

畸变增大了位错运动的阻力，从而阻碍合金的滑移变

形。同时，Mg 的固溶度越大，Mg 溶质原子俘获位错

的能力越强，导致合金的应变硬化效应越显著；再者，

固溶 Mg 原子通过阻碍合金变形过程中的动态回复来

提高位错密度，以减缓合金软化，从而提高试验合金的

强度。Mg 原子的固溶强化强度贡献值 ssσ 可表示为[19] 
 

nHc=ssσ                                   (3) 
 
式中：c 是固溶原子的摩尔浓度；H 和 n 为材料常数。 

为能更清楚地描述细晶强化、位错强化及固溶强

化对合金强度提高的贡献值，本文作者参照相关文  
献[7, 9, 18−19]的计算方法和取值标准，再结合本试验的实

验结果，分别对式(1)、(2)和(3)中的各参数近似取值，

各参数的近似值如表 3 所示。根据表 3 可近似计算出

细晶强化、位错强化和固溶强化对热轧变形 80%合金

屈服强度的贡献值，如表 4 所示。由表 4 可见，喷射

成形高镁铝合金在大应变热轧变形过程中，细晶强化、

位错强化和固溶强化对合金强度的贡献值占总屈服强

度的近似值分别是 23.3%、40.4%和 30.7%，这些近似 
 
表 3  变形 80%实验合金各参数取值 

Table 3  Parameter values of experiment alloy after 80% rolling 

K/(MPa·m1/2) d/µm M α1 G/GPa b/m ρ/m−2 H/(MPa·%−1) n c/%

0.12 1 3 0.3 27 2.86×10−10 9.0×1014 13.8 1.14 8.5 

 
表 4  主要强化机制对喷射成形高镁铝合金强度的贡献值 

Table 3  Contribution of strengthening mechanism for spray-forming high magnesium aluminum alloy 

Deformation/% σbs/MPa σds/MPa σss/MPa σs/MPa σ0.2/MPa 

80 120 208 158 29 515 

σs: Contribution value of yield strength.  
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值说明了细晶强化、位错强化和固溶强化是实验合金

最主要的强化机制。 
 

4  结论 
 

1) 喷射成形高镁铝合金挤压坯具有良好的热轧

成形性能，在 673 K 单道次轧制变形 80%而不开裂，

薄板的力学性能优异，其室温拉伸强度和伸长率分别

为 619 MPa 和 19.8%，与挤压坯相比，分别提高 45%
和 98%。 

2) 几何动态再结晶和不连续动态再结晶是喷射

成形高镁铝合金大应变热轧变形过程中主要的晶粒细

化机制；高固溶 Mg 溶质原子通过俘获位错，为亚结

构的形成提供位错源促进了动态再结晶的发生。 
3) 细晶强化、位错强化和固溶强化是喷射成形高

镁铝合金大应变热轧变形过程中最主要的强化机制，

对变形 80%试样的屈服强度贡献近似值分别为 120、
208 和 158 MPa。 
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Microstructures and mechanical properties of spray-forming high 
magnesium aluminum alloy during large strain hot rolling 
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Abstract: The extrusion preform of the spray-forming Al alloy with high Mg content is hot rolled by 1-pass large 

deformation based on the conventional rolling technology. By transmission electron microscopy (TEM), electron 

backscatter diffractometry (EBSD) and X-ray diffractometry (XRD), the microstructure and mechanical properties of the 

alloy were investigated. The results indicate that the density of dislocation and the amount of dislocation cells, 

non-equilibrium low angle grain boundaries (LAGB) and subgrains increase with the increase of deformation during the 

hot rolling process. At the hot rolling deformation of 80%, the LAGB among the grains with high dislocation density 

transforms into high angle grain boundaries (HAGB), a large number of submicron dynamic recrystallization grains form, 

and the grains are significantly refined. The tensile strength and elongation at the room temperature of the alloy reach 619 

MPa and 19.8%, respectively. The main strengthening mechanisms of the spray-forming Al alloy with high Mg content 

during the large hot rolling process are fine grain strengthening, dislocation strengthening and solid solution 

strengthening, the contribution of which to the yield strength of the alloy with 80% deformation are 120, 208 and 158 

MPa, respectively, reaching 94.4% of the total strength. 

Key words: Al-Mg alloy; spray forming; large strain hot rolling; microstructure; mechanical property 
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