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摘  要：在铸造冷却速率分别为 1.4 ℃/s 与 5.7 ℃/s 的条件下制备了 Al-Mg-Si-Mn 铝合金铸锭，对铸锭进行

了 430 ℃、6 h 超低温均匀化，对均匀化后的合金样品进行了等轴热压试验。结果表明：水冷铜模样品中的

共晶组织含量更少且尺寸更小。均匀化热处理后，大量 α-Al(Fe, Mn)Si 弥散相在铝基体中析出，水冷铜模样

品的弥散相数量密度高于砂模样品。等轴热压过程中，水冷铜模样品具有更高的变形应力，原因是其 α-Al(Fe, 

Mn)Si 相数量密度更高，产生了更强的颗粒强化效应；砂模样品的边裂倾向更严重，原因是砂模样品中的

粗大共晶组织更容易引起变形过程中的局部应力集中。 
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    弥散相强化是耐热铝合金最重要的强化机制

之一。其机理为在铝基体中引入大量热稳定的弥散

相颗粒用于阻碍位错运动，从而达到强化合金的目

的[1−2]。Al3M(M 一般为过渡族金属元素)是耐热铝

合金最主要的高温弥散强化相，其一般具有 L12 空

间点阵结构，常见的 Al3M 相有 Al3Sc、Al3Zr、Al3Y、

Al3Er 等[3−6]。 

    最近的研究发现[7−8]，亚微米级 α-Al(Fe, Mn)Si

弥散相在提高铝合金高温力学性能方面具有较大

的潜力。α-Al(Fe, Mn)Si 弥散相主要存在于均匀化

态的 6xxx 合金中，其主要作用是抑制热处理及热

变形过程中再结晶的发生。然而，传统 6xxx 铝合

金中 α-Al(Fe, Mn)Si 弥散相的数量密度较低，对合

金的高温强化效果有限。为了提高 α-Al(Fe, Mn)Si

弥散相的数量密度，QIAN 等[7]在 Al-Mg-Si 合金中

添加了 0.5%~1% Mn 元素，并对合金进行了特定的

超低温均匀化热处理。结果显示，在 Al-Mg-Si-0.5Mn

合金中，α-Al(Fe, Mn)Si 弥散相在 350 ℃开始析出，

在 400~450 ℃时其数量密度达到最大值，相应的显

微硬度也达到峰值。通过定量研究发现，随着 Mn

含量的增加，弥散强化作用逐渐提高，Al-Mg-Si 合

金的变形激活能从无弥散相时的 191 kJ/mol 增加到

Mn 含量为 1%时的 315 kJ/mol。 

    α-Al(Fe, Mn)Si 弥散相大量析出的前提是在铸 
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造过程中形成高浓度的 Fe、Mn 和 Si 的过饱和固溶

体，从而保证在后续热处理过程中 α-Al(Fe, Mn)Si

弥散相有足够的析出驱动力。然而，Mn、Fe 元素

在 Al 基体中的溶解度通常很低，在常规的铸造方

式中，Mn、Fe 元素常以粗大共晶组织形式存在于

的铸态组织中，限制了高浓度 Mn、Fe 元素过饱和

固溶体的形成。根据 LIU 等[8]的报道，当 3xxx 合

金中 Fe 的含量超过 0.3%(质量分数)时，凝固过程

形成 Al6(MnFe) 粗大结晶，导致熔体中大量的 Mn

元素被消耗，保留在铝基体中的 Mn 元素浓度较低，

使得热处理过程中可用于形成弥散相的 Mn 溶质较

少，从而合金的高温强度和抗蠕变性能变差。 

    提高铸造冷却速率是提高合金元素在金属基

体中元素浓度的常用方法[9]。赵志刚等[10]发现，提

高 M2 钢的铸造冷却速率可使合金元素更多地以固

溶体形式存在于合金基体中，从而形成更高浓度的

过饱和固溶体。根据申华等[11]的报道，提高 6061

铝合金的铸造冷却速率可以细化晶粒、减小第二相

尺寸以及提高溶质元素在基体中的固溶度。 

    变形铝合金通常要经过热变形，如挤压、轧制

及锻造等工艺获得预期的成品规格。合金的热加工

性能与其组织密切相关[12−13]。QIAN 等[14]研究了均

匀化处理和Mn微合金化对6060合金热加工性能的

影响，发现在均匀化过程中，添加 0.1%Mn(质量分

数)可促进 β-AlFeSi 向 α-AlFeSi 的转化，从而提高

合金的热加工性能。PRASAD 等[15]认为，均匀化过

程中金属间化合物的溶解可降低晶间裂纹形成的

几率，是 AZ31 镁合金提高热加工性能的关键因

素。QIAN 等[16]研究了均匀化后冷却速率对 6060

合金热加工性能的影响，结果表明，流变应力随着

均匀化后冷却速率的降低而减小。 

    近几十年来，针对耐热铝合金弥散强化的研究

主要集中于 L12 结构的 Al3M 相 [17−18]，而对以

α-Al(Fe, Mn)Si 为强化相的耐热铝合金的研究相对

较少。目前，铸造冷却速率对 Al-Mg-Si-Mn 耐热铝

合金组织及热加工性能的影响尚未有公开的文献

报道。因此，有必要针对铸造冷却速率、共晶组织、

α-Al(Fe, Mn)Si 弥散相及其对热变形性能的影响进

行系统地研究。 

    本文作者采用不同冷却速率的铸造工艺制备

出了 Al-Mg-Si-Mn 合金铸锭，并对铸锭进行了超低

温均匀化热处理，实现了 α-Al(Fe, Mn)Si 弥散相的

大量析出。研究了铸态及热处理态的合金微观组

织，并对微观组织进行了定量分析。通过等轴热压

实验考察了合金的热变形性能，重点研究了铸造冷

却速率对合金组织及热加工性能的影响。 

 

1  实验 
 

    实验采用了 Al-0.8Mg-0.75Si-0.75Fe-1Mn(质量

分数，%)合金作为研究对象，添加 1%Mn 的目的是

为 α-Al(Fe, Mn)Si 弥散相的析出提供足够的元素储

备。利用砂模和水冷铜模铸造方式制备出规格为

400 mm×200 mm×7 mm 的铝合金铸锭，测得两种

铸造方式的冷却速率分别为 1.4 ℃/s 与 5.7 ℃/s，本

文中以砂模和水冷铜模代表两种不同制备工艺的

特征。对铸锭进行了 430 ℃、6 h 的超低温均匀化，

使 α-Al(Fe, Mn)Si 弥散相大量析出。均匀化的升温

速率设置为 100 ℃/h，原因是该升温速率下，组织

中有 β″-Mg2Si 相析出，可为 α-Al(Fe, Mn)Si 的析出

提供一系列的异质形核质点，从而进一步提高

α-Al(Fe, Mn)Si 的数量密度[19]。热处理使用自主研

发的 MAH−1D 热风炉，温度误差±5 ℃，热处理后

合金样品在炉外冷却至室温。采用 MMS−300 热力

模拟实验装置进行了等轴热压实验，热压样品规格

为 d 15 mm×H 7 mm，热压温度为 400 ℃，变形速

率为 1 s−1。利用光学显微镜(OLYPUS, BX53MRF)

和扫描电镜(Zeiss, QUANTA600)对抛光后的合金样

品进行微观组织分析。为了进一步揭示微观组织细

节，将部分抛光后的样品利用 0.5% HF(体积分数)

溶液进行表面腐蚀 30 s 处理。利用透射电镜(Tecnai 

G2 F20)在 200 kV 工作电压下分析了析出相的形

貌，透射试样的制备采用 TenuPol−5 双喷雾抛光装

置在 15 V 和−20 ℃条件下的 30% 硝酸+70% 甲醇

(体积分数)溶液中制样。用 DSC404F3 差热分析仪

对铸态样品进行了差热分析，升温速率为

10 ℃/min。用 Sigmascope 涡流测试仪在室温下测量

了合金样品的电导率，每个样品测得结果 10 次，

取测量结果的平均值作为电导率数据。 

 

2  实验结果 
 

2.1  铸造冷却速率对合金铸态组织的影响 

    图 1 所示为铸态合金的微观组织。由图 1 可见， 
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图 1  砂模和水冷铜模样品的铸态显微组织光镜照片、扫描电镜照片以及砂模样品共晶组织的能谱分析 

Fig. 1  Optical microscope images (OM)((a), (b)), scanning electron microscope images (SEM)((c), (d)) and energy dispersive 

spectrometer (EDS) analysis ((e), (f)) of sample: (a), (c) Slow cooling; (b), (d) Fast cooling; (e), (f) Slow cooling 

 

铸态组织由铝基体和分布于枝晶间的共晶组织组

成(见图 1(a)和(b))。通过扫描电镜观察(见图 1(c)和

(d))，砂模样品中，共晶组织呈片状和不规则的鱼

骨状；水冷铜模样品中，共晶组织相对细小，其形

貌呈细碎的短条状及菊花状。对砂模样品(见图 1(c))

点 1、2 通过 EDS 能谱分析(见图 1(e)和(f))及参考文

献[14]，确定共晶组织为 AlFeMnSi(见图 1(c)和(d)

中浅灰色相) 和 Mg2Si(见图 1(c)和(d)中黑色相)，该

组织常见于 6xxx 铸态合金中[7]。 

    对光学显微镜图片中的共晶组织进行量化统

计，统计方式为识别图片视场内的共晶组织面积分

数及颗粒等效长度，得到结果如图 2 所示。砂模样

品(Slow cooling)的共晶组织面积分数为 3.1%，颗粒

等效长度为 18.3 μm；水冷铜模样品(Fast cooling) 

 

 

图 2  铸态组织中共晶组织面积分数与等效长度统计 

Fig. 2  Statistics data of eutectic area fraction and 

equivalent length of as-cast samples 
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中的共晶组织面积分数及颗粒等效长度均小于砂

模样品，分别为 2.4%和 4.4 μm。 

 

2.2  铸造冷却速率对热处理态组织的影响 

    图 3 所示为均匀化后的合金微观组织(图 3(a)~ 

(d)经 0.5% HF 腐蚀处理)。由图 3(a)和(b)可见，均

匀化后的共晶组织形貌与铸态组织中的相比无明

显变化，然而在枝晶内部发现有细小颗粒析出。图

3(c)和(d)所示为该析出相的扫描电镜照片，均匀化

后该类析出相具有非常高的数量密度，颗粒尺寸在 
 

 
图 3  均匀化热处理后合金的显微组织和能谱分析结果以及数量密度、等效直径 
Fig. 3  Microstructures of alloy after homogenization heat treatment and number density and EDS analysis results and 
equivalent diameter: (a) Slow cooling sample, OM; (b) Fast cooling sample, OM; (c) Slow cooling sample, SEM; (d) Fast 
cooling sample, SEM; (e) Slow cooling sample, TEM; (f) Fast cooling sample, TEM; (g) Slow cooling sample, EDS; (h) 
Number density and equivalent diameter of α-Al(Fe, Mn)Si dispersoids 
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0.2 μm 以下。由透射电镜照片(见图 3(e)和(f))可见，

该类析出相的具体形貌大多为盘片状和短棒状。

EDXS 分析结果(见图 3(g))显示，该相含 Al、Fe、

Mn 和 Si 元素，结合形貌、元素组成及文献[20−21]

报道，确定该类析出相为 α-Al(Fe, Mn)Si 弥散相。

值得注意的是，α-Al(Fe, Mn)Si 弥散相与铸态共晶

组织中的 AlFeMnSi(见图 1(a)~(d))不同。铸态共晶

组织中的 AlFeMnSi 相是在凝固过程中形成的，尺

寸在微米级别；而 α-Al(Fe, Mn)Si 弥散相是在均匀

化过程中析出的，尺寸在 0.2 μm 以下(见图 3(a)~ 

(f))。对 α-Al(Fe, Mn)Si 弥散相的数量密度、尺寸进

行了量化统计，统计方式为分析扫描电镜照片中的

颗粒数量面密度、颗粒等效直径，结果如图 3(h)。

砂模样品 (Slow cooling)中的弥散相的数量密度

(Number density)为 11.6 μm−2，低于水冷铜模样品

(Fast cooling)的 13.2 μm−2。两种样品中弥散相的平

均等效直径(Equivalent diameter)基本相同，约为

0.15 μm。 

    此外，在靠近共晶组织附近，出现了一系列的

低密度弥散相的无析出区 (Dispersoid free zone, 

DFZ)，如图 4(a)和(b)所示。该无析出区与弥散相析

出区域(Dispersoid zone)存在较清晰的界限。对无析

出区进行了量化统计，结果如图 4(c)所示。砂模样

品中无析出区的面积分数(Area fraction)为 14.2%，

等效宽度(Equivalent width)为 13.5 μm, 而水冷铜模

样品具有更低的无析出区面积分数和等效宽度，分

别为 10.4%及 11.7 μm。 

 

2.3  铸造冷却速率对合金热加工性能的影响 

    对均匀化热处理后(α-Al(Fe, Mn)Si 弥散相析出

后 )的样品进行了等轴热压试验，变形温度为

400 ℃，速率为 1 s−1。图 5 所示为实验得出的工程

应力−应变曲线。变形初期合金的应力值迅速升高，

直到到达屈服点。屈服后，应力值持续以相对缓慢

的速率继续升高，直至热压结束。水冷铜模样品的

工程应力值明显高于砂模样品。如在 0.2 应变时，

砂模样品的工程应力为 98.9 MPa, 而水冷铜模样品

达到了 131.2 MPa，是砂模样品的 1.33 倍。图 6 所

示为热压后的样品照片，热压后样品呈较扁平的鼓

状，并且在样品侧边出现了不同程度的裂纹。砂模

样品(见图 6(a))的裂纹较深，数量较多；相比之下，  

 

 
图 4  均匀化热处理后砂模样品和水冷铜模以及无析出

区的面积分数和等效宽度统计 

Fig. 4  Statistics of area fraction and equivalent width of 

sand mold sample (a) and water-cooled copper mold (b) and 

low density precipitation zone (c) of Al-Mg-Si-Mn alloy 

after homogenization heat treatment 

 

 
图 5  等轴热压试验工程应力−应变曲线 

Fig. 5  Engineering stress−strain curves obtained from 

uniaxial hot compression tests 
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图 6  等轴热压的样品照片 

Fig. 6  Photos of sample after uniaxial hot compression:  

(a) Slow cooling; (b) Fast cooling 

 

水冷铜模样品(见图 6(b))的裂纹较细小，数量也较

少。 

 

3  分析与讨论 
 

3.1  铸造冷却速率对合金组织的影响机制 

    合金的铸态组织中，水冷铜模样品较砂模样品

具有更低的共晶组织面积百分比和更小的共晶组

织尺寸(见图 2)。此结果表明水冷铜模样品中，更多

的合金元素以过饱和固溶体的形式存在于铝基体

中。合金熔体在凝固过程中，较大的过冷的可使凝

固前沿的固/液界面快速向液相推移并高效率地获

溶质原子[22]。本文中，水冷铜模样品中的 Mg、Fe、

Si、Mn 溶质元素以更高比例被保留在过饱和固溶

体中，相应地降低了共晶组织形成比率。为了进一

步定量研究共晶组织，对铸态实验合金进行了 DSC

分析。结果显示(见图 7)，水冷铜模样品的 Mg2Si 及

AlFeMnSi 共晶组织的吸热峰都大幅度小于砂模样

品，Mg2Si 的溶解峰面积由砂模样品的 1.175 J/g 减

小到水冷铜模样品的 0.07764 J/g，对于 AlFeMnSi，

水冷铜模样品的溶解峰面积比砂模样品减小了

61.8%，印证了水冷铜模样品中溶质原子以更高比

例存在于固溶体中的结果。此外，M g 2 S i 和

AlFeMnSi 共晶组织的溶解温度分别为 555 ℃和

570 ℃，而本文中均匀化热处理温度 430 ℃，低于

Mg2Si 和 AlFeMnSi 共晶组织的溶解温度。在 430 ℃

条件下，虽然实现了 α-Al(Fe, Mn)Si 弥散相大量析

出，但并未到达 Mg2Si 的溶解、AlFeMnSi 共晶组 

 

 
图 7  铸态样品的 DSC 曲线 

Fig. 7  DSC curves of crystalline phase of alloy 

 

织的转化的目的[23]，此类共晶组织在均匀化热处理

后仍存在于基体中，并对合金的后续热变形性能产

生直接或间接影响。 

    均匀化热处理后，α-Al(Fe, Mn)Si 弥散相大量

析出(见图 3(c)和(d))，铸造过程的冷却速率越大，

弥散相的析出量越多，且无析出区比例越小(见图 3

和 4)。弥散相在热处理过程中的析出行为与合金铸

态组织有密切联系。水冷铜模铸造样品的固溶体浓

度更高(如本部分第一段所述)，在热处理过程中，

较高的元素浓度可为弥散相的析出提供更强的析

出动力和更充足的元素储备[24]。为了定量研究热处

理过程中铝基体中溶质元素浓度的变化情况，对实

验样品的电导率进行了测试。测试结果如图 8 所示，

合金铸态与均匀化态电导率的差值代表了固溶体 

 

 

图 8  铸态和均匀化态样品的电导率 

Fig. 8  Electrical conductivity of as-cast and homogenized 

samples 
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浓度的变化程度。水冷铜模样品的铸态与均匀化态

的电导率差值为 19.4%IACS，高于砂模样品的

16.3%IACS 电导率差值，说明水冷铜模样品在均匀

化过程中参与析出弥散相的元素总量更高，进一步

印证了水冷铜模样品中 α-Al(Fe, Mn)Si 弥散相析出

量更多的实验结果(见图 3 和 4)。 

    均匀化态组织中，在共晶组织附近出现了

α-Al(Fe, Mn)Si 弥散相的无析出区。无析出区的形

成一般与合金元素分布有关。实验合金凝固过程中

的元素浓度分布如图 9 所示。随着凝固的进行，初

晶铝中的 Mg 和 Si 的浓度逐渐升高，在凝固即将结

束阶段 Mg 元素的浓度在达到峰值后开始急剧下

降，原因可能与共晶 Mg2Si 开始形成有关。Mn 和

Fe 的浓度随凝固的进行呈现出逐渐降低的趋势，当

凝固百分比为 30%时，固溶体中 Mn 元素含量为

0.76%，Fe 元素含量为 0.02%；当凝固百分比提高

至 95%时，固溶体中 Mn 元素含量降低至 0.045%，

Fe 元素含量降低至 0.002%。该结果说明在铝枝晶

凝固即将结束阶段，即共晶组织开始形成阶段，铝

枝晶末端存在贫 Mn 区和贫 Fe 区。均匀化过程中，

在此区域内由于 Mn、Fe 元素浓度较低，难以析出

α-Al(Fe, Mn)Si，从而形成了 α-Al(Fe, Mn)Si 弥散相

的无析出区。提高凝固过程中的冷却速率可有效减

轻溶质元素的微观偏析[22]，从而降低枝晶末端存在

贫 Mn 区和贫 Fe 区的比例，因此，水冷铜模样品的

无析出区面积比例小于砂模样品。 

 

 
图 9  凝固过程中铝基体中合金元素分布热力学计算

结果 

Fig. 9  Thermodynamic calculation of element distribution 

in Al matrix under Scheil solidification condition 

3.2  铸造冷却速率对合金热加工性能的影响机制 

    对热处理后的样品进行了等轴热压实验，变形

温度为 400 ℃，速率为 1 s−1。水冷铜模样品具有更

高的变形抗力，在 0.2 应变时，水冷铜模样品的工

程应力达到了砂模样品的 1.33 倍(见图 5)。金属在

高温变形时，位错遇到硬质弥散相时一般以奥罗万

机制运动[24]，即位错以绕过强化颗粒的形式运动。

变形应力与基体中弥散相的关系如下[24]： 

G



b

                                   (1) 

式中：τ为切应力；G 为切变模量；b 为伯氏矢量；

λ 为颗粒间距。可见，合金的强化作用于弥散相的

间距成反比，间距 λ越小，则强化作用越大。本文

中水冷铜模样品中弥散相的面密度更高(见图 3 和

4(a))，即：λf＜λs，根据式(1)，水冷铜模样品的变

形应力值更高。 

    热压后的样品出现了不同程度的裂纹。砂模样

品的裂纹较深，数量较多，相比之下，水冷铜模样

品的裂纹较细小，数量也较少。砂模样品热变形后

的微观组织如图 10 所示，变形后的局部组织中产

生了大量的微裂纹(Microcrack)，其出现的位置大多

位于粗大的共晶组织(Eutectic)周围。金属在塑性变

形过程中，硬质粗大共晶组织因无法与基体协同均

匀变形而产生较高程度的应力集中，随着塑性变形

的进行，共晶组织附近的基体局部变形超过塑性极

限后开始形成微裂纹[25]。共晶组织越粗大，合金越

容易形成裂纹源，且在变形过程中形成宏观裂纹。

而在共晶组织尺寸较小的情况下，微裂纹产生则需

要更大的变形量，从而使合金具有更高的韧性和强

度[26]。此外，由于共晶组织的尺寸一般在微米级以

上，颗粒间距大，因此变形铝合金中的共晶组织不 

 

 
图 10  砂模样品热变形后的微裂纹 

Fig. 10  Micro cracks of slow cooling sample after hot 

compression 
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仅对铝基体无强化作用，而且会影响合金的塑性和

加工性能[27]。 

    本文中，水冷铜模样品中的共晶组织相对于砂

模样品面积百分比更低，尺寸更细小，且分布更弥

散。在热变形过程中，铝基体因变形不协调而导致

的局部应力/应变积累相对较慢，裂纹扩展产生的趋

势相对较弱，因而在相同的应变条件下，水冷铜模

样品的产生的裂纹较细小，数量也更少。 

    铸造过程的高过冷度可使更多的合金元素以

固溶元素形式保留在铝基体中，从而为后续热处理

过程中 α-Al(Fe, Mn)Si 弥散相的析出提供更高的析

出动力，实现更优的强化效果，使得材料在热变形

过程中的应力更高。同时，铸造过冷度的提高可使

铸态组织中的共晶组织得到细化，有利于变形过程

中抑制裂纹的产生。 

    值得注意的是，本文研究的合金 Al-Mg-Si-Mn

耐热合金，其组织与 6xxx 系合金有类似之处，如

铸态组织中的共晶组织组成及形貌(见图 1)。然而，

本文研究的 Al-Mg-Si-Mn 合金与传统 6xxx 系合金

有一系列区别。成分方面，Al-Mg-Si-Mn 耐热合金

以 α-Al(Fe, Mn)Si 弥散相为强化相，合金设计时主

要考虑 Fe、Mn、Si，因而在 6xxx 合金的基础上添

加了 1%Mn(质量分数)，旨在为 α-Al(Fe, Mn)Si 提供

足够的元素储备[7]。工艺方面，Al-Mg-Si-Mn 耐热

合金的制备流程为：铸造−均匀化−热变形(或+后续

冷变形)，并没有传统 6xxx 合金的固溶−时效工艺。

Fe、Mn、Si 元素在合金铸造凝固过程中形成过饱

和固溶体，在均匀化过程中以 α-Al(Fe, Mn)Si 弥散

相形式析出，后续热变形过程中 α-Al(Fe, Mn)Si 一

直被保留在铝基体中，并且作为最终材料的强化

相。本文耐热铝合金中的 α-Al(Fe, Mn)Si 弥散相的

尺寸级别一般比常温下服役的 6xxx 铝合金的强化

相 Mg2Si 大 1~2 个数量级。一方面，α-Al(Fe, Mn)Si

弥散相的析出温度比常规时效高，高温条件下原子

扩散速率较大，析出相较难停留在亚稳相状态，一

般以相对稳定的状态存在从而尺寸较大；另一方

面，较大尺寸的弥散相符合耐热铝合金对热稳定性

相的服役条件要求，热稳定相的尺寸只有足够大，

才能保证其在高温和应力作用下具有足够的热稳

定性，不易粗化或溶解。 

 

4  结论 
 

    1) 随着铸造冷却速率的提高，铸态样品中共晶

组织面积分数从 3.1%(砂模样品)降低至 2.4%(水冷

铜模样品)，共晶组织平均等效尺寸从 18.3 μm(砂模

样品)减小至 4.4 μm(砂模样品)；水冷铜模样品中固

溶于铝基体中合金元素浓度比砂模样品更高。 

    2) 均匀化过程中，大量 α-Al(Fe, Mn)Si 弥散相

在枝晶内部析出。水冷铜模样品和砂模样品的弥散

相数量密度分别为 13.2 和 11.6 μm−2，弥散相等效

直径基本相同。在共晶组织附近存在无析出区，其

形成机制与共晶组织附近的 Mn、Fe 元素的匮乏有

关，水冷铜模样品比砂模样品的无析出区面积比例

更低。 

    3) 等轴热压过程中，水冷铜模样品比砂模样品

的工程应力更高，其原因在于水冷铜模样品具有更

高的 α-Al(Fe, Mn)Si 弥散相的数量密度，在热变形

过程中产生了更强的弥散强化作用。 

    4) 等轴热压后的样品出现了不同程度的裂纹，

裂纹出现的原因是粗大共晶组织引起的局部应力

集中。水冷铜模样品因共晶组织面积分数更低、尺

寸更小，产生的裂纹比砂模样品更细小，数量也更

少。 
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Effect of casting cooling rate on microstructure and  
hot workability of Al-Mg-Si-Mn heat-resistant aluminum alloy 

 

QIAN Xiao-ming1, 2, ZHANG Yu1, WANG Zhao-dong1, LI Yong1, 4, XU Guang-ming3, WANG Hai-yao1 
 

(1. State Key Laboratory of Rolling and Automation, Northeastern University, Shenyang 110819, China; 

2. National Engineering Research Center for Equipment and Technology of Cold Strip Rolling,  

Yanshan University, Qinghuangdao 066004, China; 

3. Key Laboratory of Electromagnetic Processing of Materials, Ministry of Education,  

Northeastern University, Shenyang 110819, China; 

4. Guangxi Advanced Aluminum Processing Innovation Center Co., Ltd., Nanning 530007, China) 

 

Abstract: Al-Mg-Si-Mn aluminum alloys were cast with different cooling rates of 1.4 ℃/s and 5.7 ℃/s, 

respectively. Ultra-low temperature homogenization at 430 ℃ for 6 h was applied, followed by uniaxial hot 

compression tests to verify the hot workability. The results show that the water-cooled copper mold sample 

possesses a lower eutectics structure with a smaller size than the sand mold sample. After homogenization, a large 

amount of α-Al(Fe, Mn)Si dispersoids precipitate, and the number density of dispersoids in the water-cooled 

copper mold sample is greater than that in the sand mold sample. The water-cooled copper mold sample exhibits 

higher engineering stress levels during hot compression due to the enhanced dispersoids strengthening effect than 

that in sand mold sample. The edge cracks in water-cooled copper mold is less severe owing to the much finer 

initial eutectics generating depressed the risk of crack growth than that in the sand mold sample. 

Key words: aluminum alloy; casting cooling rate; α-Al(Fe, Mn)Si dispersoid; hot workability 
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