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摘  要：研究了不同变形特性的 Al-Cu 合金相在等通道挤压(ECAP)和多向压缩(MAC)强塑性变形中的溶解行为。

结果表明：可变形粒子 θ′′和 θ′在强变形中由于自身的应变，产生了具有高能量的亚晶界和剪切变形带，导致溶解

发生，且由于表面能的作用使溶解持续进行；而对于难变形的 θ粒子而言，只有破碎后的尖锐菱角部分由于表面

能的作用而发生溶解；相对纯剪切应力的 ECAP 方法，MAC 方法由于压应力分量的作用能够在析出相内部更有

效地引入应变能，从而加速其溶解。 
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Abstract: Based on equal-channel angular pressing (ECAP) and multi-axial compression (MAC), the dissolution 

behavior of second phases in Al-Cu binary alloy during severe plastic deformation was investigated. The results show that, 

for deformable particles, such as θ′′ and θ′, the dissolution occurs at subboundary and shear band creates due to particle 

deformation where Gibbs energy is quite high. The dissolution propagates due to the role surface energy. As for 

undeformed particles (θ) only those sharp corner and edge dissolve due to increasing the surface energy. Compared with 

ECAP, because of pure shear stress, the strain energy can be introduced into the precipitates more effectively due to 

compressive stress, the deformable particles thus dissolve more rapidly during MAC severe plastic deformation. 

Key words: Al-Cu alloy; equal-channel angular pressing (ECAP); multi-axial compressions (MAC); dissolution behavior; 
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强变形已经成为显著细化晶粒甚至获得纳米材料

的制备方法之一，晶粒的大幅度细化甚至纳米化显然

能够大幅度提高合金的力学性能。对于可时效强化合

金而言，如何将细晶强化效应与时效强化效应有效地

结合，以获得更大的强化效应正成为当前的一个研究

热点[1−4]。ROVEN 等[3]和 THAM 等[4]在这方面做了有

益的工作。但 ROVEN 等[3]以 6060 和 6082 合金的固

溶态为原始组织，经过强变形后获得的时效强化效应

并不显著，而 THAM 等[4]以 6061 合金的退火态为原

始组织，经过强变形后获得的总体强化效应较小。这

说明强变形组织与时效相的控制机理还没有得到很好

的认识。 
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强变形过程中的第二相回溶是一个普遍且重要的

微观现象。如果利用这一现象，在强变形的同时获得

固溶组织，只需在强变形后进行适当的时效处理，就

可以有效地将强变形细晶强化和时效强化结合起来。 
然而，对于这一现象的热力学过程一直没有进行

过深入地分析。SENKOV 等[5]、MURAYAMA 等[6]、

CABIBBO等[7]和HORITA等[8]只是简单地把这一现象

归结为粒子在强变形中破碎引起表面能的增加，而导

致第二相粒子溶解。根据这一观点及材料热力学理论

可以推论出粒子应破碎细化至形核临界尺寸以下才能

发生溶解。这显然与文献[9−13]的结果不相符，由于

这些研究都表明，在强变形中第二相粒子无需破碎至

如此细小就可以发生回溶。因此，引起第二相回溶的

还有其他热力学因素，如应变能。在 ECAP 变形中，

如果第二相可以随之变形，那么该第二相的应变能将

大大超过铝基体，这将大幅度提高第二相回溶的驱动

力，从而实现以应变能为主要驱动力的强变形诱导第

二相溶解相变。为了验证并比较应变能和表面能作为

强变形诱导第二相溶解驱动力的作用，本文作者采用

Al-Cu 二元合金中易变形的 θ′′相、可变形的 θ′相和不

可变形的 θ 相作为研究对象，考察它们在 ECAP 和

MAC 两种强变形中的溶解行为。 
 

1  实验 
 

实验所用材料是 Al-4.11Cu(质量分数，%)合金，

首先加工成 d 10 mm×40 mm 的圆棒试样。在 540 ℃
下固溶 1 h后水淬，随后分别采用 190 ℃，16 h、200 ℃，

96 h 和 420 ℃，2 h 时效工艺，以分别获得充分析出长

大的 θ′′、θ′和 θ 析出相。采用 120˚通道转角的 ECAP
挤压模和内腔尺寸为 10 mm×10 mm×15 mm 的

MAC 挤压模。每道次挤压分别产生 ε为 0.7 和 0.4 的

等效应变。ECAP 采用 A 路径，即每次挤压后样品不

旋转，直接进入下一次挤压，以保证样品某些局部有

足够的累积变形，挤压采用 MoS2 润滑剂减小挤压过

程中的摩擦阻力，并进行浇水冷却，以确保样品始终

处于室温状态，并采用线切割从垂直于挤压样品轴向

方向取样，在 1~2 h 内将挤压后的样品端面抛光，用

于布氏硬度测试和 X 射线衍射分析。MAC 按照应变

轴 X—Y—Z—X 顺序进行换方向压缩，取与最后一次

压缩时轴向垂直的面，进行布氏硬度测试和 X 射线衍

射分析。并采用小角度 X 射线散射方法测试了 θ′相粒

子尺寸及体积分数随 ECAP 和 MAC 道次的变化。所

有样品经过机械双面减薄后，再采用 MTP−1 电解双

喷仪制成透射电镜试样，电解液为硝酸甲醇溶液，采

用液氮冷却使电解液温度控制在−25 ℃左右。采用

Philips TECNAI−G2 透射电镜(TEM)观察了 3 种析出

相在强变形中的组织结构演变，采用的加速电压为

200 kV，X 射线衍射实验在 XD−98 型 X 射线衍射仪

(Cu 靶)上进行。并采用小角度 X 射线散射方法测试了

θ′相粒子尺寸及体积分数随 ECAP 和 MAC 道次的变

化。 
 

2  结果与分析 
 
2.1  硬度测试 

图 1 所示为 θ′′、θ′和 θ相的硬度随 ECAP 和 MAC
变形道次的变化。由图 1 可看出，θ′′相的硬度在两种

变形中都出现下降现象，同时，至变形最后阶段，MAC
的硬度值高于 ECAP 的 HB 5；而 θ′相只在 MAC 变形

中出现硬度下降，MAC 变形的最终硬度稍低于 ECAP
的。θ相在两种变形方式下都没有硬度下降，但 MAC 
 

 
图 1  硬度随挤压道次的变化 

Fig.1  Change of hardness with passes during ECAP(a) and 

MAC(b) 
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变形的硬度高于 ECAP 变形的，甚至高于相同变形方

式的 θ′相。 
与前人[9−11]的结果一致的是，这种变形软化现象

反映了第二相的溶解行为，由于室温下的强变形中只

有第二相溶解才能够引起硬度的下降。然而，3 种析

出相在这两种变形方式下，表现出不同的硬度行为。

对于 θ′′相而言，其在 MAC 变形时的溶解速度快于

ECAP 变形的，在其最大的有效应变量为 7.2 时的硬

度值比 ECAP 变形应变量为 8.4 时的大。而 θ′相试样

的硬度值在 ECAP 变形中的平缓变化，以及在 MAC
变形中明显的下降，至少表明它在 MAC 中的溶解速

度高于 ECAP 中的。对于 θ 相而言，MAC 变形后的

硬度比 ECAP 变形后的硬度上升快的原因可以归结为

θ相的粒子破碎及晶粒细化。因此，以上结果都说明，

相对纯剪切的 ECAP 变形，具有压应力分量的 MAC
变形能够更加有效地在基体和第二相中积累应变能，

细化晶粒、促进第二相破碎和溶解。 
 
2.2  合金相的 X 射线衍射分析 
2.2.1  X 射线衍射测试 

不同道次下 θ′相和 θ相的 X 射线衍射结果如图 2
和3所示。从图2中可看出，θ′相的衍射峰强度随ECAP
变形道次的增加快速下降，这表明 θ′相快速溶解。且

θ′相在 ECAP 变形一道次就开始发生了明显的溶解，

这说明 θ′相的溶解无需被破碎至临界形核尺寸之下就

可以发生。而在图 3 中，θ 相的衍射峰强度随变形道

次下降较小，表明其在强变形中的溶解量也较小，即

在进行相同的 ECAP 变形时，可变形的 θ′相和难变形 
 

 
图 2  不同道次下 θ′ 相的 XRD 谱 

Fig.2  XRD patterns of θ′ phase after different ECAP passes 

 

 
图 3  不同道次下 θ相的 XRD 谱 

Fig.3  XRD patterns of θ phase after different ECAP passes 
 
的 θ相显示出截然不同的溶解行为。其原因可能是由

于可以变形的 θ′相在强变形中由于自身的变形，其应

变能会升高，这部分应变能以诸如亚晶界和位错之类

的缺陷形式存在，提高了系统自由能，使得 θ′相的溶

解无需在很大的应变量下就可以发生。而难变形的 θ
相只能通过破碎、细化至临界形核尺寸，在表面能的

作用下溶解进入基体，这种溶解方式需要的应变量大，

因此，脆性 θ相只能溶解一小部分。 
2.2.2  小角度 X 射线散射测试 

对不同道次 ECAP 和 MAC 变形的 θ′相样品，进

行小角度X 射线散射分析结果表明，相对 ECAP变形，

MAC变形可以使θ′相破碎和溶解得更快，如表1所列。

这是由于一方面 A 路径的 ECAP 变形不均匀，只能将

变形集中在试样的某个部位，而其他部分的 θ′相粒子

不能被有效破碎细化和溶解；另一方面，相对 ECAP
变形而言，MAC 变形可以更加有效地将应变能传递给

第二相，有利于 θ′相的破碎细化和基体应变能的积累。

这与图 1 所示的 θ′相试样硬度变化的规律分析一致，

也得到 CHERUKURI 等[12]研究结果的验证。与 X 射

线衍射分析结果一致的是，小角度 X 射线散射测试结

果也显示，可变形 θ′相在较少的变形道次和尺寸较大

(151~219 nm)时，即可以发生明显的溶解(见表 1)。这

说明 θ′相的溶解并不需要粒子破碎至临界形核尺寸以

下，那么其溶解的惟一解释是，θ′相的反复变形，使

其内部以亚晶界、位错等缺陷形式储存了较高的应变

能，从而导致其内部能量升高和溶解。MURAYAMA
等[6]在 ECAP 变形一道次的 θ′相内部发现了许多亚晶

界和位错就说明了这一点。 
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表 1  ECAP 和 MAC 变形后 θ′析出相的有效尺寸及体积分

数 

Table 1  Effective size and volume fraction of θ′ phase after 

ECAP and MAC 

Effective  
strain 

 
θ′ phase size/ 

nm 
 

Volume fraction 
of θ′ phase/%Pass 

No. 
ECAP MAC  ECAP MAC  ECAP MAC

0 0 0  233.1 233.1  3.0 3.0 

1 0.7 0.4  219.5 208.8  2.1 1.8 

2 1.4 0.8  191.8 172.8  1.8 1.6 

4 2.8 1.6  187.6 119.4  1.7 1.4 

6 4.2 2.4  151.8 67.8  1.5 1.3 

8 5.6 3.2  157.7 60.0  1.4 1.0 

 

2.3  合金相的透射电镜分析 
2.3.1  θ相的透射电镜分析 

对不可变形的 θ相进行透射电镜观察，其结果如

图 4 所示。由图 4 可看出，θ 相的原始状态主要为棒

状和块状(见图 4(a))；其中棒状 θ 相在 ECAP 变形作

用下发生弯折和断裂(见图 4(b)和(c))；而只有 θ 相断

裂形成的尖锐菱角及菱边发生溶解而变钝(见图 4(d))。
这表明难变形的 θ相在 ECAP 变形中溶解量较小，这

也与图 3 的 X 射线衍射分析结果是一致的。但

IVANISENKO 等[1]的研究表明，同样难变形的 Fe3C
经过高压扭转变形后，却可以被细化而使溶解量较大。

这显然与变形方式有关，即高压扭转为比较均匀的变

形，可以使 Fe3C 粒子均匀破碎细化，在表面能的作用

下溶解。而本研究采用的是 A 路径的 ECAP 变形，可

以集中较大的变形，但变形不均匀。这造成了一部分

θ相粒子菱角溶解了，而大部分粒子只是被折断而已，

因此溶解量较小。 
2.3.2  θ′相的透射电镜分析 

图 5 所示为 θ′相随 ECAP 和 MAC 的变形及溶解。

图5(a)所示为未变形的θ′相。由图5可看出，经过ECAP
变形，应变量为 0.7 时，θ′相发生宽化，并在 θ′相附近

形成许多位错缠结(见图 5(c))；θ′相的宽化是开始发生

溶解的迹象，应变量达到 2.8 时，θ′相发生弯曲变形，

基体中的亚晶粒也开始形成(见图 5(e))，说明 θ′相内部

的应变能增加，这将提高系统自由能，驱动 θ′相溶解；

变形至 5.6 时，θ′相发生了明显的溶解，基体的亚晶粒

也明显增多(见图 5(g))。而其硬度随变形没有出现下

降，其原因是位错密度升高、晶粒细化，导致硬度提

高，抵消了 θ′相溶解引起的硬度降低。然而，当应变

量为 0.7~8.4 时，其硬度值只增加 HB 8，变化相当平

缓，这一实验结果从另一角度也反映了 θ′相的溶解。经

过 MAC 变形后，θ′相显示出相同的宽化、弯曲和溶解

规律，只是相对 ECAP 变形而言，θ′相溶解得更快，亚 
 

 

图 4  θ相随 ECAP 的断裂和尖角处溶解的原始形貌 
Fig.4  Original morphologies of θ phase fractured during ECAP and dissolution at sharp edge: (a) Before ECAP deformation;     
(b) Fracture after 2 passes; (c) Fracture after 4 passes; (d) Dissolution at sharp edge, 8 passes 
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图 5  θ′相随 ECAP 和 MAC 的变形及溶解 

Fig.5  TEM images showing deformation and dissolution of θ′ phase during ECAP and MAC: (a) Undeformed; (b) MAC, ε=0.4;  

(c) ECAP, ε=0.7; (d) MAC, ε=1.6; (e) ECAP, ε=2.8; (f) MAC, ε=3.2; (g) ECAP, ε=5.6; (h) MAC, ε=5.0 
 

晶粒更加细小；当变形至有效应变量 3.2 时，θ′相开始

发生明显的溶解(见图 5(f))；当变形至有效应变量 5.6
时，θ′相基本溶解(见图 5(h))，这时候的硬度值却已经

越过低谷值开始上升(见图 1(b))，这显然是由于位错

密度提高、亚晶粒细化引起的。然而，其最高硬度值

仍然低于 ECAP 变形的相应硬度值(见图 1)，这充分说

明在 MAC 变形中溶解了更多的 θ′相，主要是由于

MAC 变形能够更加有效地通过引入位错、细化亚晶

粒，而提高强度和硬度[12−13]，最高硬度值的下降显然

是由于更多的 θ′相溶解造成的。 
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2.3.3  θ′′相的透射电镜分析 
图 6 所示为变形前的 θ′′相原始形态，厚度约为 2 

nm 左右，长度为 30 nm 左右。图 7 所示为经 ECAP
和 MAC 变形的透射电镜组织。由图 7 可以看出，经

ECAP 变形后，当变形量为 0.7 时，θ′′相即大幅度碎化，

数量也明显减少，但此时的硬度值相对于原始态升高

了 HB 15，很显然，这是由于变形引入高密度位错产

生了形变强化所致；当变形量为 2.8 时，θ′′相进一步

碎化成颗粒状，且数量进一步减少。该状态对应了硬

度最低值(见图 1(a))，这表明，θ′′相的大幅度溶解导致

了硬度值的下降；当变形增加至 5.6 时，θ′′相消失，

只有位错胞结构和位错缠结，这使得试样硬度继续升

高(见图 1(a))。相对 ECAP 变形而言，经 MAC 变形，

变形量为 0.4 时，θ′′相就碎化至与 ECAP 变形量为 2.8
时相当的尺寸；变形量为 1.6 时，θ′′相完全溶解，并

在一些区域形成了亚晶，这对应于硬度值开始大幅度 

下降的位置(见图 1(b))；而变形量为 3.2 时，内部形成

了与经 ECAP 变形变形量为 5.6 时的类似位错胞及位

错缠结。与 ECAP 一样，该应变量下的硬度值继续重

新升高(见图 1(b))，这也再次表明，MAC 相对 ECAP
而言，具有更好的应变能聚集效果。 
 

 
图 6  θ′′相的原始形貌 

Fig.6  Original morphology of θ′′ phase 
 

 
图 7  θ′′相粒子随 ECAP 和 MAC 的破碎和溶解 
Fig.7  TEM images showing fragmentization and dissolution of θ′′ phase particles during ECAP and MAC: (a) ECAP, ε=0.7;     
(b) MAC, ε=0.4; (c) ECAP, ε=2.8; (d) MAC, ε=1.6; (e) ECAP, ε=5.6; (f) MAC, ε=3.2 
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与 θ′相的行为比较，θ′′相更容易在强变形中溶解。

这显然是由于 θ′′相与基体完全共格，具有{100}θ″∥
{100}α的位向关系，在强变形中能够随基体充分变形，

使得 θ′′相内的应变能及系统的自由能大幅度提高，而

有利于溶解。这与发生在疲劳裂纹尖端区域的 GP 区

及完全共格粒子溶解的机理类似[14−16]。而 θ′相与基体

半共格，变形性稍差，在强变形中 θ′相的变形不如 θ′′
相的充分，其应变能提高也不如 θ′′相的幅度大[17]，因

此，其溶解也没有 θ′′相的充分。 
 

3  结  论 
 

1) 由于应变能的作用，容易变形的 θ′′粒子相对能

够变形的 θ′粒子在强变形中更加容易发生溶解。而不

可变形的脆性 θ粒子在强变形中发生的溶解非常少，

这是由于表面能的作用，导致破碎 θ粒子的尖锐菱角

的溶解引起的。 
2) MAC 强变形由于具有压应力分量，相对纯剪

切的 A 路径 ECAP 变形而言，能够更加有效地聚集应

变能，促进第二相的溶解、破碎和合金亚结构的细化。 
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