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超塑预处理 01420 铝锂合金层状晶粒组织的形成机制 
 

晅叶凌英，张新明，刘颖维，杜予 ，罗智辉 
 

(中南大学 材料科学与工程学院，长沙 410083) 

 
摘  要：采用形变热处理法制备 01420 铝锂合金细晶板材，研究时效第二相对位错分布和层状再结晶组织形成的

影响。结果表明：时效第二相沿板材法向呈梯度分布，在表面层分布均匀且含量较大，而在中心层主要沿平行轧

制方向分布且含量较小；第二组粒子的这种分布方式导致轧制过程中在其周围形成的高应变区域也呈梯度分布，

这是导致层状再结晶组织形成的主要原因；板材表面层为细小等轴的再结晶晶粒，平均粒径约为 10 μm；板材中

心层再结晶晶粒呈长条状，平均尺寸约为 30 µm×12 µm；各层约占板材总厚度的 1/3。 
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Abstract: Fine grained 01420 Al-Li alloy sheet was produced by thermo-mechanical processing. The precipitation 

behavior of the second phase particles and their effects on the distribution of dislocations and gradient recrystallized 

grains were investigated. The results show that after aging, a gradient distribution of the large particles through the 

thickness occurs. The particles in the surface layer (SL) distribute homogeneously with larger content whereas the 

particles in the center layer (CL) mainly distribute parallel to the rolling direction with smaller content. The subsequent 

rolling results in a corresponding gradient distribution of high strained regions around these particles, which is the main 

reason for the formation of the gradient grain structure. The SL contains a fine, equiaxed grain structure with an average 

grain diameter of 10 μm whereas CL contains coarse elongated dimension with average grain size of 30 µm ×12 µm, 

each layer accounts for about 1/3 of the whole thickness. 

Key words: 01420 Al-Li alloy; layered grain structure; grain refinement; thermo-mechanical processing; particle 
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基于粒子激发再结晶形核机制的形变热处理方法

已经成功应用在 7×××[1]、Al-Mg-X[2]、Al-Li-X[3−5]

的细晶超塑预处理中，并可实现工业化生产。该类方

法的基本工艺路线为：固溶处理→过时效→大压下率

轧制变形→静态再结晶。通过对过时效后的样品进行

大压下率轧制变形，从而在大尺寸第二相粒子(一般粒

径大于 1 μm)周围形成强烈的变形区，在其后的再结

晶退火过程中这些强应变区域便可能成为再结晶的形

核位置，这个过程便是粒子激发再结晶形核(Particle 
stimulated nucleation of recrystallization, PSN)[6−9]。基 
于 PSN 机制的晶粒细化法在 01420 铝锂合金的超塑 
预处理中已有应用，获得的最细晶粒尺寸约为 8~ 
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10 μm[10−12]，但采用该方法细化铝锂合金晶粒时所获

得的晶粒组织通常很不均匀，往往会获得粗大的长条

状晶粒或沿板材的法向呈层状分布的晶粒组织[13]，这

种组织使板材具有各向异性并且影响超塑变形行   
为[14−15]。现有的研究报道主要集中在研究这种组织不

均匀性对超塑变形行为的影响[16−18]，关于这种不均匀

组织形成的原因及其影响因素的研究报道很少。过时

效是 PSN 机制细化晶粒工艺中的核心工序，因此，本

文作者通过观察 01420 铝锂合金第二相粒子的析出行

为及其对位错分布、再结晶组织的影响，以探寻这种

不均匀晶粒组织的形成机制。 
 

1  实验 
 
实验用材料为 01420 铝锂合金热轧板，板厚 8.5 

mm，化学成分(质量分数，%)为：5.2 Mg, 2.1 Li, 0.12 
Zr, 0.06 Fe, 0.04 Si, 0.002 Ti, 余量为 Al。合金在空气

炉中经 470 ℃固溶处理 2 h 后，分别在 120、200 和

300 ℃温度下进行 12~48 h 不同保温时间的时效处

理，然后将样品在 400 ℃保温 4 h 后立即进行轧制，

轧辊直径 350 mm，得到厚度约 1.6 mm 的板材，轧制

时通过控制道次变形量以保证变形区几何形状系数在

2~3 之间，使板材变形均匀。最后将轧制得到的样品

在盐浴炉内进行 510 ℃，30 min 再结晶退火。 
固溶处理后及再结晶退火后的样品经抛光和

Keller 试剂腐蚀后，在 XJP−6A 型光学显微镜下观察

分析。采用截距法测量晶粒度，测量时每条直线所截

的晶粒数不少于 50 个。再结晶晶粒的平均尺寸按照国

家标准 GB/T 3246.1—2000 进行分析计算。过时效后

的样品经机械抛光和 Keller 试剂腐蚀后，在

KYKY−2800 型扫描电镜下利用二次电子像观察样品

中的第二相粒子。用于透射电镜观察的试样取自时效

后样品的板平面，在 TECNAI G220 型透射电境下观察

第二相粒子的形貌及分布。过时效后样品的定性物相

分析在 D/max 2550 X 射线衍射仪上进行。 
 

2  实验结果 
 
2.1  显微组织观察 

8.5 mm 厚的 01420 铝锂合金原始热轧板经

470 ℃固溶处理 2 h 后的三维金相组织如图 1(a)所示。

根据组织特征可将其沿板材法向划分为 3 层，各层约

占板材总厚度的 1/3。固溶处理过程中合金未发生明显

再结晶，两个表面层仍为典型的轧制变形过程中产生

的纤维状组织，腐蚀后晶粒沿轧制方向呈细长条状，

晶粒尺寸沿板法向约为 5 μm；而板材的中心层变形组

织较粗，可清楚地观察到该层由一些平行轧制方向的

粗长条状的晶粒组成，沿板法向晶粒尺寸约为 10~30 
μm，沿轧制方向和横向约为几百个微米。图 1(b)所示

为固溶处理后的样品经 300 ℃时效 48 h 后，81%轧制

变形得到 1.6 mm 厚的板材，再经过 510 ℃，30 min
盐浴再结晶退火后得到的晶粒组织。观察发现，晶粒

组织与样品固溶后的组织有类似的层状分布现象，两

个表面层的晶粒细小且趋近等轴，晶粒度在 10 µm 左

右；中心层晶粒组织相对粗大呈长条状，长度方向晶

粒平均尺寸约 30 µm，板法向方向晶粒尺寸约为 12 
µm；各层所占厚度约为板材总厚度的 1/3(见图 1(b))。 
 

 

图 1  01420 铝锂合金的典型微观组织 

Fig.1 Typical microstructures of 01420 Al-Li alloy: (a) Original 

8.5 mm thick plate after solution treated at 470 ℃ for 2 h; (b) 

Thermo-mechanical processed to 1.6 mm thick sheet 

 
2.2  第二相观察 

图 2(a)~(c)所示为不同时效工艺下 01420 铝锂合

金板平面的典型析出相，样品取自表面层。合金经

120 ℃时效12 h后，析出直径 10~30 nm的球形 δ′(Al3Li)
强化相(见图 2(a))。提高时效温度可以获得明显粗大的

析出相，如图 2(b)和(c)所示，合金在 200 ℃时效 48 h，
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第二相粒子尺寸在 0.1~0.5 μm，而在 300 ℃时效 48 h，
析出大量尺寸接近 1 μm 的第二相粒子。 

图 3所示为合金经 300 ℃时效 48 h以及轧制前对

其进行 400 ℃保温 4 h 后纵截面第二相的二次电子

像，图 3(a)和(b)所示形貌取自原始板材的表面层，图

3(c)和(d)所示形貌取自中心层，对比图 3(a)和(c)可以

看出，合金经 300 ℃时效 48 h，第二相在样品的表面

层和中心层的析出行为区别较大。在样品表面层，第

二相均匀地分布于基体中，而样品中心层中的第二相

则主要在平行于轧制方向上呈条带状分布。由于本实

验采用的原始板坯为01420铝锂合金热轧板，由图1(a)

可见，固溶后的晶粒组织是典型轧制后的纤维组织，

晶粒沿轧制方向呈细长条状分布，且可能在先前的热

轧过程中由于板材表面与轧辊接触而温度下降较大，

表面层的温度要低于中心层的，致使变形后板材的表

面层与中心层相比，由于变形温度低而具有更高的储

能。固溶处理并没有使这些储能全部释放出来，那么

时效过程中表面层这些平行于轧制方向的晶界以及残

留的变形组织由于具有较高的储能是第二相易于形核

和长大的位置。300 ℃时效时，如图 3(a)所示，在样

品的表面层第二相可以均匀地形核，粒子分布比较均

匀。而在样品的中心层，固溶后的组织主要由一些长 
 

 

图 2  01420 铝锂合金第二相的 TEM 形貌 

Fig.2  TEM morphologies of second phase particles in surface layer: (a) Aged at 120 ℃, 12 h; (b) Aged at 200 , 48℃  h; (c) Aged at 

300 , ℃ 48 h 
 

 
图 3  01420 铝锂合金的第二相 SEM 二次电子像 

Fig.3  SEM secondary electron images of second phase particles in 01420 Al-Li alloy: (a) Aged at 300 ℃ for 48 h in surface layer; 

(b) Aged at 300  for 48℃  h+400  for 4℃  h in surface layer; (c) Aged at 300  for 48℃  h in center layer; (d) Aged at 300  for 48℃  

h+400 ℃ for 4 h in center layer 
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条状的晶粒组成，不像表面层那样保留了较大程度的

变形组织，那么在时效的过程中，如图 3(c)所示，第

二相主要沿着这些晶粒的晶界析出，而在晶粒内部析出

比较少，所以第二相主要呈条带状平行轧制方向分布。 
图 3(b)和(d)所示为合金经 300 ℃时效 48 h 后，

又经 400 ℃保温 4 h 后的第二相形貌像。可见轧制前

炉中保温对第二相大小及分布有较大的影响，大粒子

进一步粗化，尺寸由 0.8~1.0 μm 长大到 1.0~1.2 μm；

有一些小粒子则被熔化，尤其是在样品的中心层，晶

内的粒子熔化而晶界的粒子则显著粗化，加剧了中心

层第二相的条带状分布趋势(图 3(d))。其实这一过程

可以视为一个双级时效过程，这表明后一级较高温度

的保温过程可以促进大粒子进一步的粗化。针对本实

验中 01420 铝锂合金，前期的研究结果表明第二相至

少在 0.8 µm 以上才能起到激发形核作用[20]。图 4 给出

不同时效状态下表面层与中心层直径大于 0.8 μm 的

第二相粒子体积分数，合金经 300 ℃时效 48 h 后，表

面层和中心层的大尺寸第二相(＞0.8 μm)的体积分数

分别为 4.1%和 2.9%，再经 400 ℃保温 4 h 后，所对

应的体积分数分别增加至 4.8%和 3.7%。 
图 5 所示为 01420 铝锂合金在不同时效状态下的

XRD 衍射分析结果。合金经 300 ℃时效 48 h 与经

300 ℃，48 h+400 ℃，4 h 双级时效所得到的衍射谱

线基本一致，结合文献[11−12]对该合金在 300 ℃过时

效状态粒子相组成的分析结果，可以判定两种时效状

态下的大尺寸的第二相主要为 S(Al2MgLi)相和

β(Mg2Al3)相，小颗粒的为 Al3Zr 相，其中还有少量的

大粒子是在固溶处理过程中没有溶解的富 Fe、Si 杂质

相。对比 
 

 

图 4  不同时效状态下表面层与中心层直径大于 0.8 μm 的

第二相体积分数 

Fig.4  Volume fraction of second phase particles larger than 

0.8 μm in surface and center layer produced by various aging 

treatment 

 

 
图 5  01420 铝锂合金不同时效状态下的 X 射线衍射谱 

Fig.5  XRD patterns of 01420 Al-Li alloy produced by 

different treatments: (a) Aged at 300 ℃ for 48 h; (b) Aged at 

300 ℃ for 48 h+400 ℃ for 4 h 

 
上下两条谱线也可以看出，后一级较高温度的保温并

未引起合金相组成的改变，导致第二相大小和分布产

生变化的主要原因是第二相的粗化与溶解。 
 

3  讨论 
 

人们对第二相粒子对再结晶行为的影响进行较为

深入和广泛的研究。一般认为，大粒子(直径大于 1 

μm)、间距较大的粒子可以促进再结晶，因为变形过

程中在这些大粒子周围形成的强变形区可以为再结晶

提供形核点和驱动力；空间紧密分布的小粒子(沉淀或

弥散粒子)对大、小角度晶界的移动都有钉扎作用

(Zener 阻力)，从而抑制再结晶过程，阻止再结晶晶粒

长大[6−9]。根据第二相对再结晶的影响规律，人们便可

以通过合金化或热处理工艺来控制第二相的大小及分

布，从而控制合金再结晶晶粒大小及织构[6, 9]。采用粒

子激发再结晶形核机制细化晶粒的方法中，时效的主

要目的是析出大尺寸第二相粒子。如前所述，合金在

低温(＜200 ℃)时效时，析出的第二相粒子尺寸小于

0.5 µm(见图 1(a)和(b))，难以起到激发再结晶形核作

用，而当高温(300 ℃)时效处理后合金析出大量尺寸

大于 0.8 µm 的第二相(见图 1(c))。Humphreys 等[6]认

为，假设大于临界尺寸 dg(本实验中为 0.8 µm)的每个

第二相粒子都可以成功激发一个再结晶形核，那么最



                                           中国有色金属学报                                             2007 年 11 月 1748

终的再结晶晶粒尺寸(DN)可以近似表示为 
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图 6  表面层与中间层晶粒组织形成示意图 

Fig. 6  Schematic evolution of grain structures in surface and center layer 

 

3/1
dN
−= ND                                  (1) 

式中  Nd 为单位体积内直径大于 dg 的第二相粒子数

目。 
可见第二相的大小及分布将直接决定最终再结晶

晶粒的大小。本实验中，由于第二相在原始板坯的表

面层及中心层的体积分数及分布形式不同导致了最终

的再结晶晶粒组织呈层状分布。第二相的不均匀分布

对位错分布及最终的再结晶组织的影响如图 6 所示，

在样品的表面层，大尺寸第二相均匀分布于基体中，

这些大粒子主要由 S(Al2MgLi)相和 β(Mg2Al3)相组成，

而 S相在轧制过程中往往会破碎成微小的粒子[12, 20]。

因此在大尺寸粒子周围形成的高位错密度区域也会均

匀地分布于基体中，这样与样品的中心层相比，表面

层在再结晶过程中可以提供均匀的新晶粒的形核位

置，且破碎的 S相也相对均匀的分布于基体中，可以

阻碍晶界的迁移，所以表面层的晶粒组织与中心层相

比要细小、等轴化。而在样品的中心层，大尺寸的第

二相主要沿与轧制方向平行的晶界析出(见图 3(c)、
(d))，这样分布的粒子容易导致扁平状晶粒的形成[19]。

因为轧制过程中在这些大尺寸粒子周围形成的高位错

密度区域易沿着轧制方向呈条带状分布，而破碎的 S
相大部分也会沿轧制方向分布于基体内，形成如图 6
中轧制环节中所示的小粒子带。在接下来的再结晶退

火过程中，这些呈条带分布的高位错密度区域便成为

再结晶新晶粒的形核位置，而破碎的 S相粒子将阻碍

晶界在板法向方向上的移动，于是形成粗大的长条状

晶粒。 
由于并不是每一个大于临界尺寸的第二相都可以

成功激发一个再结晶晶粒形核，前期研究表明粒子激

发再结晶形核的效率较低，在 1/20 左右[20]。由图 6 可

知，在样品的表面层可以激发再结晶形核的第二相的

含量为 4.8%(体积分数)，明显大于中心层的 3.7%，这

样在变形过程中，在板材的表面层可以获得更多的具

有高位错密度的区域，在再结晶的过程中可以提供更

多的形核位置，细化最终的再结晶晶粒组织。 
另外，由于样品的表面层与轧辊接触，轧制过程

中温降会比中心层大，所以在样品的表面层由于变形

温度低可以获得更高的储能。再加上轧辊对合金表面

也存在剪切变形作用可以使晶粒趋近等轴化[13]，这加

剧了表面层与中心层晶粒组织的梯度分布。 
 

4  结论 
 

1) 01420 铝锂合金经 300 ℃时效 48 h 后，析出的

大尺寸第二相沿板材的法向呈梯度分布，第二相在板

材的表面层分布均匀且含量较大，而在板材的中心层

则主要沿原始晶界分布且含量较小。 
2) 轧制前对已进行 300 ℃时效 48 h 后的样品再

经 400 ℃保温 4 h，可以使已析出的大尺寸第二相显著

粗化，表面层和中心层的含量分别由 4.1%和 2.9%增加

至 4.8%和 3.7%(体积分数)，而一些小粒子则被回熔。 
3) 第二相沿板材的板法向呈梯度分布，导致轧制

变形后在这些粒子周围形成的高位错密度区域也呈梯

度分布，这是最终形成层状再结晶组织的主要原因。

板材两个表面层的再结晶组织细小等轴，晶粒度约为

10 μm，中心层是长条状晶粒其长度方向平均尺寸 30 
µm 左右，板法向方向尺寸约为 12 µm，各层约占板材

总厚度的 1/3。 
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