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累积叠轧技术的研究现状与展望 
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摘  要：对采用累积叠轧工艺制备超细晶组织的技术进行详细的综述，介绍了累积叠轧技术的原理、ARB 材料的

组织与力学性能特征，并对 ARB 变形过程中的剪切变形、晶粒细化机制和强化机制进行分析。采用 ARB 技术可

以制备大尺寸的超细晶组织材料，其室温抗拉强度通常比粗晶材料的高 2~4 倍。ARB 材料的强化源于晶粒细化、

位错强化、在大变形轧制时形成的稳定基面织构、表面的氧化膜以及内生原有夹杂物在强烈塑性变形情况下的破

碎与弥散分布。分析了 ARB 技术的优越性，对其在制备超细晶材料领域的应用进行了展望。 
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Abstract: The process of accumulative roll-bonding was reviewed. The principle of ARB, the ARB processed 

microstructure and mechanical properties were described in detail. The shear strain, mechanism of grain refining and 

strengthening were analyzed. Large size materials with ultrafine grains can be achieved easily by ARB process, whose 

tensile strength is usually 2−4 times compared with those of coarse grain materials. The strengthening can be attributed to 

the ultrafine grains, dislocation and texture developed during ARB process, as well as the dispersed oxide films and 

inclusions on the surfaces by repetition. According to its advantages on the manufacture of high-strength bulk materials at 

a high level of productivity, ARB is a promising process in preparing materials with UFG microstructure. 
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1  剧塑性变形工艺制备超细晶组织 
 

近年来，关于纳米晶和超细晶/亚微米晶的加工工

艺、组织和性能的研究受到广泛关注。通常认为纳米

晶的晶粒尺寸范围为 d<100 nm[1]，超细晶(Ultrafine 
grains，UFG)的晶粒尺寸范围为 100 nm<d<1 μm[1−2]，

或 100 nm<d<500 nm[3]，而对于亚微米晶粒(Submicron 
grains)组织的定义为[4]：晶粒在各个方向上的尺寸均

小于 1 μm，大角度晶界(High angle grain boundary，
HAGB)的比例大于 70％。晶粒细化是目前所知的既能

提高强度，又能改善韧性的主要方法。亚微米的晶粒

组织可以使材料在室温下具有高的强度和韧性[3, 5]，以

及在高温下表现出低温超塑性和高应变速率超塑   
性[2, 6]。Hall-Petch 公式给出了屈服强度与晶粒尺寸间

的定量关系：  
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式中  d 为晶粒的平均直径；σ0 为其它强化方式作用

项；k 为常数。晶粒尺寸对材料流动应力的影响如图 1
所示[7]。 
 

 
图 1  晶粒尺寸对材料流动应力的影响 

Fig.1  Effect of grain size on flow stress of materials 
 

制备纳米晶和超细晶的方法主要有如下两种[1]：

1) Top-down 工艺，旨在细化常规组织材料的晶粒；2) 
Bottom-up 工艺，旨在从原子和分子的基础上合成细

小的晶粒组织。通常制备 UFG 组织的方法有[6]：快速

凝 固 (Rapid solidification) 、 气 相 沉 积 (Vapor 
deposition)、机械合金化(Mechanical alloying)、低温金

属成形(Cryogenic metal forming)和剧塑性变形(Severe 
plastic deformation, SPD)等，其中剧塑性变形被认为最

适于工业化生产[8]。近 20 年来，开发了几种 SPD 技

术来制备具有 UFG 组织的块材和板材[5, 9−13]，如等通

道挤压 (Equal-channel angular extrusion/pressing，
ECAE/P)、高压扭转(High-pressure torsion，HPT)和多

轴压缩/锻造(Multi-axial compressions/forging，MAC/F)
等技术用于制备块体材料的 UFG 组织；累积叠轧

(Accumulative roll-bonding, ARB)和连续剪切变形

(Conshearing process)等技术用于制备具有 UFG 组织

的板带材。通常金属材料的晶粒细化主要是通过传统

的塑性变形加工和随后的退火工艺(发生再结晶和晶

粒长大)来获得的，这种常规工艺所制备的材料的晶粒

尺寸最小约为 10 μm。在传统的金属塑性变形工艺中，

如轧制工艺，工业上传统冷轧加工所能达到的总应变

量约为 60%~80％，相当于 von Mises 等效应变

εvm=1.06~1.86，有效应变 εvm>4 的情况只有在轧制箔

材时才能获得。相对传统的塑性变形工艺而言，SPD
技术设计目的在变形过程中保持坯料的外形基本不

变，从而可达到的应变不受材料外形的影响。大多数

SPD 过程实质上是一种循环的变形过程，但通常会有

变形路径的变化。 

 

2  累积叠轧技术原理 
 

累积叠轧工艺最早是日本 Saito 等[6]于 1999 年左

右提出来的，其工艺原理如图 2 所示。累积叠轧是将

表面进行脱脂及加工硬化等处理后的尺寸相等的两块

金属薄板材料在一定温度下叠轧并使其自动焊合，然

后重复进行相同的工艺反复叠轧焊合，从而使材料的

组织得到细化、夹杂物分布均匀，大幅度提高材料的

力学性能。轧制是制备板材最具优势的塑性变形工艺，

然而随着材料厚度的减小，材料的总应变量受到限制。

在累积叠轧工艺中，材料可以反复轧制，累积应变可

以达到较大值，在理论上能获得很大的压下量，突破

了传统轧制压下量的限制，并可连续制备薄板类的超

细晶金属材料，因此 ARB 工艺被认为是剧变形工艺

中惟一有希望能工业化生产大块超细晶金属材料的方

法。ARB 工艺中材料的几何变化如表 1 所列[2]。 
 

 
图 2  累积叠轧工艺原理[6] 

Fig.2  Schematic diagram of accumulative roll-bonding (ARB) 

process 
 

ARB 已被成功应用于纯铝、铝合金和无间隙钢 
(Interstitial free, IF)及少量的变形镁合金[1,14-18] ，其中

ARB 铝合金包括纯铝 (1100)、Al-Mn(3003)、Al- 
Mg(5083)、Al-Mg-Si(6061)、Al-Fe-Si(8011)、Al-Cu
合金(Al-2Cu)和铝基复合材料。 

 

3  累积叠轧材料的组织与性能 
 
3.1  组织特征 

研究发现[19]：通过 SPD 技术能制备的最小晶粒尺 
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表1  ARB工艺过程中材料的几何变化 

Table 1  Geometrical change of materials during ARB 

Number of cycles Number of layers Number of bonded 
boundaries 

Layer interval/μm Total reduction/% Equivalent strain 

1 2 1 500 50 0.8 

2 4 3 250 75 1.6 

3 8 7 125 87.5 2.4 

4 16 15 62.5 93.75 3.2 

5 32 31 31.2 96.875 4.0 

6 64 63 15.6 98.44 4.8 

7 128 127 7.8 99.22 5.6 

n 2n 2n−1 H0/2n (1−1/2n)×100 0.8n 

H0=1 mm 

 

寸为亚微米的尺寸水平。SPD 的等效应变大于 4 以后

可以获得 UFG 组织，晶粒尺寸小于 1 μm[20]。变形温

度越低，晶粒尺寸越小。同时，低层错能材料以及材

料中具有阻碍回复过程发生的元素，经过 SPD 变形的

晶粒也会更小。对剧塑性变形温度与晶粒尺寸的研究

表明[4]，在变形温度小于 0.4Tm时(Tm为变形材料的熔

点，K)，可以制备亚微米级的组织，而制备纳米晶的

变形温度必须小于 0.2Tm，但大多数合金在小于 0.2Tm

变形时会发生断裂。剧塑性变形温度与晶粒尺寸的关

系如图 3 所示[4]。 
 

 
图 3  SPD 制备材料的晶粒尺寸与变形温度[4] 

Fig.3  Grain sizes measured in severely deformed alloys 

processed by ECAE, ARB and SPTS plotted against 

homologous temperature: ECAE: (1) Al; (2) Al-3%Mg; (3) IF 

steel; (4) Cu; ARB: (5) I F steel; HPT: (6) Zn-22Al; (7) Cu; (8) 

Mg; (9) and (10) AlNi3; (11) Fe; (12) Ti; (13) Ni 
 
铝合金和钢铁材料的 ARB 超细晶组织通常呈板

条状组织，晶粒在轧制纵向呈明显的延伸状。典型的

ARB 组织如图 4 所示[21]。ARB 变形能显著细化晶粒 

 
图 4  1100Al 经过 4 道次 ARB 变形后的微观组织 

Fig.4  Microstructure of 1100Al sheet ARB process four 

cycles 
 
组织，如原始晶粒为 23 μm 的 IF 钢在 ARB 变形温度

为 500 ℃、等效应变 εvm=4.0 时，晶粒尺寸为 210 nm×

700 nm，长条状的 UFG 中存在位错和亚晶界，大多数

UFG 组织被大角度晶界所包围 [22]。Al-Fe-Mn-Si 
(AA8006) 原始晶粒尺寸为 16 μm，在 ARB 变形温度

为 200 ℃，等效应变 εvm=2.4 时，晶粒尺寸为 0.4~0.8 
μm，此后细化不明显[15]。TEM 组织观察表明：亚晶

或晶内的位错密度在整个 ARB 过程中几乎没有变化。

1100Al的原始晶粒尺寸 37 μm，在 200 ℃下变形，ARB
组织呈现薄片状，当 ε=6.4 时，薄片组织的尺寸约为

240 nm×820 nm[8]。当 εvm=1.6 时，组织为大角度晶界

(大于 15˚)和小角度晶界(小于 15˚)共同组成；当 εvm更

大时，主要是大角度晶界。6061Al 在室温下进行 ARB
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变形，原始晶粒尺寸 25 μm[23]，ARB3 就出现了 UFG
组织，晶内位错密度很低，UFG 的比例随 ARB 道次

的增加而增加；经6道次后，UFG组织的尺寸为500 nm
左右；经 8 道次后，UFG 组织的尺寸为 300 nm。界面

TEM 观察表明，界面组织由 UFG 及许多氧化物和析

出相组成。氧化物来源于 ARB 处理之前表面形成的

氧化物薄层[24]。 
关于镁合金 ARB 工艺及组织的研究较少，对

AZ31 和 AZ91 合金在 400 ℃进行 ARB 处理，初始晶

粒分别为 38 和 23 μm。结果表明[1]：AZ31 经过 ARB1
后，晶粒呈等轴晶状，晶粒尺寸为 4 μm，此后稳定在

3 μm 左右；AZ91 经过 1 道次后，晶粒尺寸小于 1 μm，

此后晶粒尺寸逐渐均匀化。经过 4 个道次 ARB 变形

后的 AZ31 和 AZ91 组织如图 5 所示[1]。 
 

 

图 5  经过 4 个道次 ARB 变形后 AZ31 和 AZ91 的显微组织 

Fig.5  Microstructures of AZ31 (a) and AZ91 (b) alloys 

processed by accumulative roll bonding after 4 cycles 
 

以上研究表明：1) 铝合金和钢铁材料的 ARB 组

织通常呈板条状组织，镁合金的 ARB 组织呈等轴晶

状，可能是由于镁合金易发生再结晶；2) 晶粒细化主

要发生在前面几道次，随后晶粒尺寸变化不大，但晶

粒大小均匀性增加；3) ARB 材料最终的晶粒大小取决

于应变的累积程度，它受到动态回复的容易程度、加

工温度和扩散程度的影响。如 1100Al、5083 Al-Mg 和

IF 钢在 7 道次 ARB 后，晶粒尺寸分别为 670，280 和

420 nm[24]。通常在再结晶温度下进行大塑性变形并且

没有中间退火，可以制备 UFG 组织；4) 增加第二相

可以阻碍 UFG 组织晶粒长大。 
 

3.2  取向差与织构 
ARB 变形过程中应变与组织取向差的关系如图 6

所示[8]。由图 6 可看出，随 ε增加，取向差在 εvm=3.2
时达到饱和值 36˚。与常规冷轧组织比较，ARB 组织

与之具有相似性，如在大应变时形成薄片状组织，薄

片状组织的层间距随 ε 的增加而下降。两者取向差随

应变的变化如图 7 所示[8]。由图 7 可见，ARB 工艺加

速了组织的演变过程，可归因于 ARB 工艺中，在板

厚方向产生了大的剪切变形。 
 

 

图 6  层状组织的取向差与应变的关系 

Fig.6  Relationship between mean misorientation angle across 

lamellar boundaries and strain 
 

 
图 7  ARB 和冷轧纯铝的层状组织的取向差与应变关系的

比较 

Fig.7  Comparison of misorientation across lamellar 

boundaries formed in ARB processed Al and in conventionally 

cold-rolled Al and strain 
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传统冷轧板在大应变时具有典型的轧制织构，表

明板材发生了均匀的轧制变形。而 ARB 板材的极图

测试表明[8]，即使当 ε为 3.2 和 6.4 时，织构仍然很弱，

可能是由于大的剪切变形会改变滑移方式。对于纯铝

ARB 组织研究表明，轧制方向的织构明显弱化[8]。

Saito 等[25]对纯铝累积叠轧组织演变的研究表明，尽管

经过剧烈的塑性变形，但 ARB 板材的织构较弱。此

外，ARB 材料在次表面的织构和厚度中心的织构完全

不同，次表面为典型的剪切织构，而厚度中心部位与

轧制织构相似，可归因于 ARB 过程中的剪切变形[22]。

ARB 过程中没有任何润滑，此时由于轧制金属和轧辊

之间较大的摩擦力，在板材的厚向表面产生大的剪切

变形。中心部位的织构与传统轧制的织构相似，而现

在的中心部位是上一道次中的表面位置，说明表面剪

切织构在传统的轧制中容易被破坏。 
 

3.3  力学性能 
3.3.1  抗拉强度 

某些金属经过 ARB 变形后的组织和性能如表 2
所列[2, 6]。由表 2 可见，金属经过 ARB 变形后，组织

细小，有的甚至为纳米级；较低的温度下的变形组织

更细小；ARB材料的强度比常规材料高 2~4倍。1100Al 

和 6060Al 在 ARB 变形过程中力学性能随等效应变的

变化(见图 8)[23]。由图 8 可见，ARB 材料的强度随应

变的增加而增加。在 200 ℃下经过 6 道次 ARB 变形，

1100Al 的抗拉强度由 80 MPa 增加到 300 MPa，提高

2.75 倍[25]。通常商业结构金属材料的最小平均晶粒尺

寸约为 10 μm[20]，小于 1 μm 的 UFG 组织的材料可能

会呈现优异的性能，如高的强度、韧性和抗疲劳性能。

实际上，SPD 工艺制备的 UFG 材料通常比粗晶材料 
 

 
图 8  1100Al和 6061Al力学性能与ARB应变量的变化曲线 

Fig.8  Change curves of mechanical properties of 1100Al and 

6061Al alloys with total equivalent strain in ARB process 
 
表2  各种材料经过ARB变形后的组织与拉伸性能 

Table 2  Microstructure, grain size and tensile strength of various kinds of metals and alloys ARB processed 

Material ARB process Microstructure 
Grain size/

μm 

Tensile strength/ 

MPa 

Original tensile

Strength/MPa 

4N-Al 7 cycles at RT Pancake UFG 0.670 125  

1100Al (99%Al) 8 cycles at RT Pancake UFG 0.210 304 84 

5052Al (Al-2.4Mg) 4 cycles at RT Ultrafine lamellae 0.260 388  

5083Al 
(Al-4.5Mg-0.57Mn) 

7 cycles at 100 ℃ Ultrafine lamellae 0.080 551 319 

6061Al (Al-1.1Mg-0.63Si) 8 cycles at RT Ultrafine lamellae 0.100 357  

7075Al (Al-5.6Zn- 
2.6Mg-1.7Cu) 

5 cycles at 250℃ Pancake UFG 0.300 376  

OFHC-Cu 6 cycles at RT Ultrafine lamellae 0.260 520  

Cu-0.27Co-0.09P 8 cycles at 200 ℃ Ultrafine lamellae 0.150 470  

Ni 5 cycles at RT Ultrafine lamellae 0.140 885  

IF steel 7 cycles at 500 ℃ Pancake UFG 0.210 870  

0.041P-IF steel 5 cycles at 400 ℃ Pancake UFG 0.180 751 274 

SS400 steel 
(Fe-0.13C-0.37Mn) 

5 cycles at RT Ultrafine lamellae 0.110 1030  

Fe-36Ni 7 cycles at 500 ℃ Ultrafine lamellae 0.087 780  
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的强度高 2~4 倍。 
3.3.2 伸长率 

ARB 材料的伸长率在第一道次后急剧下降，此后

基本保持不变。如 1100Al 在 ARB１后，伸长率由 50％
下降到 8％[25]。经过大塑性变形后，材料的组织和结

构会发生明显的变化，晶粒内部出现各种形变亚结构，

位错密度会大幅度增加，因而会出现加工硬化现象，

这是材料强度增加塑性降低的主要原因。此外，试样

表面的氧化物在轧制过程中进入了试样内部，这也对

材料的强度起到了增强作用，但同时它也是材料伸长

率下降的原因，氧化物的聚居区就成了断裂的裂纹源，

因而伸长率下降。但随着实验的进行，氧化物分布逐

渐均匀，因而伸长率略有升高。此外，Tsuji 等[26]认为，

当 ARB 变形后的晶粒小于 1 μm 时，屈服后没有出现

明显的硬化现象，即抗拉强度和屈服强度相近，而硬

化是发生均匀变形的必要条件，因此使拉伸变形时断

裂伸长率下降。换言之，晶粒小于 1 μm 后的材料出

现了塑性不稳定性。 

经过 ARB 变形的材料在性能上的局限性，即延

性比变形前下降，会在高道次 ARB 过程中容易出现

边裂和中心断裂[6]。可以通过以下措施改善 ARB 材料

的伸长率：1) 通过加强材料本身的加工硬化能力，如

在基体中引入细小的弥散分布的第二相，来改善具有

UFG 组织材料的拉伸延性；2) 通过退火来获得最佳

的综合力学性能[27]。低应变材料在退火中，可以发生

不连续再结晶，期间离散形核的晶粒会发生长大。SPD
材料具有 70％以上的 HAGB，在退火过程中发生连续

的再结晶，HAGB 的含量不变。退火过程中晶界局部

发生重排，以平衡表面张力，新晶粒不会发生长大[4]。

但是在 1100 纯 Al 的 ARB 试样退火时，尽管延性有大

的增加，由于退火时很容易发生再结晶与晶粒长大，

因此材料的强度也下降较多[23]。如果材料中含有细小

的析出相或增强相颗粒，可以预料退火过程不仅可以

使延性增加，且由于第二相的钉轧作用，强度下降不

会很大，从而获得优良的综合性能。 
 

3.4  强化机制 
ARB 工艺制备的 UFG 材料通常比粗晶材料的强

度高 2~4 倍。其强化机制可归纳为以下几种：1) ARB
材料在较低的应变时强度迅速上升，可归因于亚晶界

的形成，而不是晶粒细化，因为在较低温度下，组织

的演变主要是位错密度的增加和多方向滑移带的形  
成[28]，材料中形成了传统的亚晶结构，取向差较小；

2) 最终 ARB 材料的强化源于晶粒细化[25]、位错强  
化[20]以及在大变形轧制时形成的稳定的基面织构[29]。

文献[30]认为ARB材料强度增加是晶粒细化和织构的

共同影响。当基面织构平行于拉伸轴时，激活基面滑

移的临界剪切应力(Critical resolved shear stress，CRSS)
会动态地增加，使拉伸强度大大增加。详细的强化机

制尚在讨论中；3) 经过多道次 ARB，金属表面的氧

化膜以及内生原有夹杂物在强烈塑性变形的情况下破

碎，在基体内均匀分布。这些微小粒子的存在起到了

钉扎晶界阻碍晶粒移动长大的作用，从而使材料强化；

4)表面层在金属刷打磨时形成的硬化层，以及由于大

应变使金属间化合物相固溶而引起的硬化作用，也是

ARB 材料强化的机制之一[30−31]。 
 

4  ARB 过程中的剪切变形和晶粒细

化机理 
 
4.1  剪切变形 

轧制板材的变形受轧辊和金属间摩擦条件的影响

很大。众所周知，在较大的摩擦条件下，如热轧时，

或在轧辊辊面没有润滑的情况下，轧制过程中在板材

的次表面会发生较大的剪切变形[2]。由于表面区域大

的剪切变形，金属在厚度方向上的变形是很不均匀  
的[32−33]。 

ARB 工艺通常轧辊不进行润滑，由于大的轧机和

轧辊表面之间的摩擦，在材料的次表面可能产生大的 
剪切应变。Tsuji 等[2]在板材的厚度方向钉入一枚钉子，

ARB 变形后钉子的变形如图 9 所示[2]。由图 9 可见，

经过 1 道次的 ARB 变形，钉子发生大的剪切变形。 
 

 

图 9  埋入 1100Al 板材厚度方向的钉子经 1 道次 ARB 变后

的弯曲形貌 
Fig.9  Optical microstructure of flection of embedded pin in 

1100Al sheet ARB processed by one cycle at ambient 

temperature without lubrication 
 

根据图 9 计算出的板材沿厚度方向不同道次剪切

应变的分布如图 10 所示[18]。由图 10 可见，多道次后，
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剪应变分布很复杂，因为每次叠轧后，板材的表面又

进入中心，因此与传统轧制比较，发生剪切变形不仅

在板材的表面区域。ARB 过程实际上是平面应变和剪

切应变的共同作用，而剪切变形并不改变板材的厚度，

因此在剪切变形和平面变形叠加的区域，等效应变中

必须加上剪切应变，从而使等效应变大大增加，远大

于 0.8 n(道次变形量为 50％时)。文献[34]比较了经过

相同变形量的冷轧和 ARB 变形的 1100Al 的组织和力

学性能。研究结果表明，当变形量 ε=4.8 时，1100Al
冷轧层状组织的尺寸为 0.33 μm×1 μm，ARB 后层状

组织的尺寸为 0.2 μm×0.57 μm，表明 ARB 的实际总

应变量更高。据计算，道次等效应变为 0.8 时，每 ARB
道次引入的剪切应变是 1.2 左右[23]。文献[8]认为，在

同样的应变下，99％Al 通过 ARB 变形形成 UFG 组织

的速度比常规轧制变形要快得多，可能的原因之一是

由于在 ARB 工艺中会发生大的剪切变形。Utsunomiya
等[23]的研究表明，在有润滑的条件下，Al 板即使经过

7 道次的 ARB，仍然很难形成 UFG 组织。 
大的剪切变形会使板厚方向的组织和织构分布不 

均匀。沿板厚方向晶粒大小与剪切应变分布的关系如

见图 11 所示[23]。在剪切应变的峰值位置对应出现更

细小的 UFG 组织，表明在 ARB 过程中，剪切应变在

UFG 形成过程中扮演了重要的作用。在 ARB 过程中，

厚度方向不仅存在剪切应变，且不同位置剪切应变存

在较大的应变梯度。在剪切应变的峰值位置对应出现

更细小的 UFG 组织，可以认为是由于在该位置出现了

较大的应变梯度。研究[35]发现，几种金属在 εvm=4.8
的组织在厚度方向是均匀的，表明 ARB 工艺制备的

组织，在 εvm较大时是可以达到均匀的。因为当 εvm较

小时，剪切应变沿厚度方向分布很不均匀；当 εvm 很

大时，其分布逐渐均匀。 
 

4.2  晶粒细化机理 
在大应变诱发晶粒细化的变形中，形成新的大角

度晶界(High angle grain boundary, HAGB)的机制有两

种[4]：1) 原有晶界随着应变的增加成比例扩展[36]；2) 
通过晶粒细分而形成新的 HAGB[37]。第二种机制在传

统应变(εvm<3)中进行了广泛的研究[36−38]。晶粒被大角 
 

 

图 10  ARB 变形过程中沿板材厚度方向的剪切应变分布 

Fig.10  Distribution of shear strain through thickness of 1100Al ARB processed by different cycles at RT: (a) 1 cycle; (b) 2 cycle; (c) 

4 cycle; (d) 8 cycle 
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图 11  ARB 变形过程中剪切应变和晶粒尺寸分布的关系 

Fig.11  Relationship between shear strain distribution and 

grain size distribution in 1100Al sheet ARB processed by four 

cycles 
 

度晶界细分是一个主要的机制。在亚微米尺寸领域，

变形诱发大角度晶界形成，使晶粒被细分。此后通过

回复形成具有平衡晶界的 UFG。因此在厚度方向，剪

切变形越大，则晶粒会越细，由于大的等效应变会导

致大的位错积累，即晶粒被分得更细。 

ARB 可以制备 UFG 组织(Sub-micron)，并使材料

大大强化。通常认为，ARB 工艺中的晶粒组织演变过

程可以归纳为[28]：当 ε 较小时(ε<1.6)，可以观察到位

错胞的形成，然后，由于多方向滑移的启动，位错胞

不断得到细化，位错胞内的位错密度相对较低；随着

ε增加(ε>1.6)，位错胞转变为超细的亚晶；在更大的 ε

时，组织的演变主要是亚晶界转变为大角度晶界，而

不是晶粒细化。电子选区衍射 SAD 花样随 ε增加逐渐

呈环状，表明大角度晶界的比例不断增加。文献[15]

认为 ARB 晶粒细化的机理是小角度晶界转变为大角

度晶界。 
与其他大应变工艺相比，ARB 晶粒细化机制可以

归纳为以下几种[6, 39−40]：1) 在板表面及次表面存在剧

烈的剪切变形。ARB 过程中通常为了获得良好的界面

结合而不使用润滑，因此每次 ARB 过程中均会在表

面区域产生大的剪切变形。这个剪切应变大大增加了

ARB 过程的等效应变，且在下一道次中有一半的表面

又进入厚度中心，从而使高道次 ARB 之后具有较大

剪切变形的表面区域沿厚度分布很复杂，经过多道次

后，在整个厚度区域均发生大的应变。这可能是 ARB
中 UFG 组织的形成机制之一；2) 另一种机制是引入

新的表面，多道次后，ARB 材料中引入大量新的表面。

这些表面呈现良好的纤维组织。表面的氧化膜和夹杂

物通过反复的 ARB 过程，均匀弥散分布。这些物质

可强化材料，成为晶粒长大的障碍物；3) 应变路径对

组织细化也有影响[39]。在 ECAP 制备 Al-Mg 合金 UFG
组织的研究中，Iwahashi 等[40]报道了应变路径对 UFG
组织形成的巨大影响，即在 ECAP 道次间旋转 90˚，
可以更快获得 UFG 组织，即使最终总的剪切变形量相

等。在 ARB 中，具有大的剪切变形的表面区域在下

一道次中进入中心部位，发生传统的平面轧制变形，

这种应变模式也可以看作应变路径的改变，可能在

UFG 组织的形成中起了重要作用；4) 在 ARB 变形过

程中还有其它一些过程也比较重要，如在剪切带发生

集中的滑移会形成 HAGB[41]；在某些合金中有时孪生

变形也会形成新的大角度晶界[42]。而织构的影响可能

是理解 ARB 过程中 UFG 组织形成机制的关键因素 
之一。 

ARB 变形后的 UFG 不是亚晶，而是晶粒，相互

之间具有较大的取向差，从边界取向差的意义上来说，

它们具有再结晶晶粒的特征。从另一个方面，UFG 组

织具有被拉长的形貌，且内部具有位错亚结构，这是

变形组织的特征。这些特征可以为在剧塑性变形过程

中 UFG 组织的形成机制提供更多的信息，尽管这些机

制还没有完全清楚。 
 

5  ARB 技术在镁合金中的研究 
 
大多数关于 ARB 技术的研究集中在钢铁和铝合

金方面，采用 ARB 技术制备镁合金材料的报道很少。

镁及其合金作为 21 世纪最具潜力的绿色环保结构材

料，具有许多优越性，但也有局限性，除了易氧化腐

蚀外，镁合金的强度和延性与其他结构材料相比较低

(如铝和钢铁)，从而限制了镁合金的成形性能[43−45]。 
本文作者采用累积叠轧工艺对 AZ31 镁合金板材
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进行了实验研究，结果表明：ARB 变形对 AZ31 镁合

金板材力学性能的影响与其铝合金和钢铁材料的影响

不同，AZ31 镁合金板材经过 400 ℃ARB 变形后的力

学性能如图 12 所示。镁合金轧制板材纵向伸长率小于

横向，是由于 HCP 晶体结构的不对称性和轧制过程中

形成的板织构引起的，文献[46]也得相同的研究结果。

由图 12 可看出，经过 3 道次的累积叠轧，AZ31 镁合

金板材的强度略有下降，但延性得到很大的改善，且

轧制纵向和横向的各向异性减小。这应该与镁合金在

ARB 变形过程中的织构演变和动态再结晶有关，详细

的变形机理正在深入研究中。 
 

 

图 12  ARB 变形对 AZ31 板材室温力学性能的影响 

Fig.12  Effect of ARB process on mechanical properties of 

AZ31 magnesium alloy: 1 — As-rolled, longitudinal; 2 —

As-rolled, transversal; 3—ARBed, longitudinal; 4—ARBed, 

transversal 
 
此外，ARB 变形过程中 AZ31 的晶粒没有象铝合

金一样随着应变的增加发生持续的细化(最终细化到

0.5~1.0 μm 左右)。这可归因于 ARB 变形温度的影响：

铝合金延性好，ARB 温度低于 200 ℃(小于其再结晶

温度)，甚至可以在室温下进行 ARB 变形。而 AZ31
镁合由于HCP的晶体结构的脆性，200 ℃下进行ARB
发生了表面裂纹，通常 ARB 变形的温度为 400 ℃[1]，

道次间的加热使细化的晶粒发生明显长大。研究结果

表明：300 ℃下 AZ31 板材经过 3 道次的 ARB 变形，

平均晶粒尺寸约为 1.6~2.0 μm 左右(见图 13)。此后晶

粒没有进一步细化，但组织均匀性有所增加。 
 

6  ARB 技术的应用前景与展望 
 
利用很高的应变，使晶粒细化到亚微米水平，从 

 

 

图 13  经过 ARB 变形的 AZ31 镁合金板材的显微组织 

Fig.13  Microstructure of ARBed AZ31 magnesium alloy 

sheet 
 
而改善材料的性能，这种指导思想是很具有吸引力的，

因为通过这种工艺可以使一些简单的不可热处理强化

的合金获得很高的强度，甚至可以和高合金化材料相

媲美，且由于材料的合金化程度低，材料可回收性增

强，更加符合绿色环保的要求。但大多数 SPD 工艺有

两个主要的局限性[47−50]：1) 对成型设备要求高，要求

设备具有较大的载荷能力，模具价格昂贵；2) 生产率

低，制备的材料体积小。因此这些工艺不适于工业化

生产，尤其不适于制备大尺寸结构材料，如板材。而

恰恰是大尺寸的结构材料对强度和韧性的要求较高。 
与其他 SPD 工艺相比，ARB 技术具有自身突出

的优越性，主要表现在：1) 成本较低，工艺简单。仅

通过 ARB 变形，而不需要添加合金元素，获得 UFG
和高的强度，具有和高合金化合金相媲美的强度，这

种工艺对于降低生产成本和材料密度以及提高金属材

料的回收利用性能具有很大的优越性。此外，该工艺

不需要特殊的设备，由于在金属包覆生产中，轧制焊

合已被广泛应用；2) 生产率高，可以生产大尺寸的材

料，容易实现工业化生产。尽管在实验中仅采用宽度

为 20 mm 的薄板，但工业上应用于宽度大的薄板应该

不会存在困难；3) 尽管轧制是连续制备大尺寸板材的

最优选的工艺，但是厚度方向的总应变受到限制，由

于随轧制压下量增加，材料的厚度减小。在 ARB 工

艺中，轧制的材料被切断、层叠，使其厚度与轧制前

相同然后进行轧制，这样的过程反复进行，由于反复

叠轧在原理上可以进行无数次。因此，材料在厚度方

向可以获得的应变是不受限制的。 
ARB 技术具有诱人的应用前景，但大多数研究集

中在变形后材料的组织，对于在变形中出现的晶粒细
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化机理以及工艺参数和材料参数对最终材料组织的影

响，以上方面的研究仍然非常不系统，值得进一步深

入研究。 
近年来，在镁合金晶粒细化方面进行了一些研究，

主要是 ECAE 和快速凝固粉末的挤压，可以制备晶粒

尺寸小于 1 μm 的材料，然而两者均有局限性，ECAE
只能制备小尺寸材料，而粉末冶金−挤压工艺的成本

很高[51]。很多努力致力于制备更高强度和延性的镁合

金材料，而开发成本经济、适合于工业推广应用的工

艺尤其重要。ARB 技术的特点及作者的研究初步表

明，ARB 工艺是一种很有潜力的制备具有细晶组织的

大尺寸镁合金板材、改善镁合金强度和延性的工艺技

术，镁合金铸锭组织和 ARB 变形工艺优化、变形机

制及经过 ARB 变形的细晶镁合金的热稳定性尚待进

一步研究。 
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