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微量 Sc 和 Zr 对 AlMgMn合金组织与力学性能的影响 
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摘 要：采用活性熔剂保护熔炼、水冷铜模激冷铸造制备 Al5.8Mg0.4Mn和 Al5.8Mg0.4Mn 0.25Sc0.1Zr(质量 

分数，%)两种合金铸锭。合金铸锭经热轧−中间退火−冷轧成  2  mm 薄板；研究稳定化退火及微量  Sc 和  Zr 对 

AlMgMn合金组织与性能的影响。结果表明：在 AlMgMn合金中加入微量 Sc和 Zr后形成大量弥散的  Al3(Sc, 
Zr)粒子，这些粒子对位错和亚晶界具有强烈的钉扎作用，能明显提高合金的抗再结晶能力和室温力学性能； 

AlMgMnScZr合金板材经 300℃退火 1 h后可获得最佳综合力学性能， 其 σb、 σ0.2 与 δ分别为 436 MPa、 327 MPa 
和 16.7%。 
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Effects of minor scandium and zirconium on microstructure and 
mechanical properties of AlMgMn alloys 
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Abstract: Both Al5.8Mg0.4Mn and Al5.8Mg0.4Mn0.25Sc0.1Zr (mass fraction, %) alloy ingots were prepared using 

water chilling copper mould ingot metallurgy processing protected by active flux. The alloy ingots were finally rolled into 

2 mmthick sheets after hot rollingintermediate annealingcold rolling. The effects of stabilizing annealing and minor Sc, 

Zr on the microstructure and mechanical properties of AlMgMn alloys were studied. The results show that after adding 

minor Sc and Zr into AlMgMn alloy simultaneously a large number of Al3(Sc, Zr) particles dispersedly distribute in the 

matrix, which have function of strongly pinning subgrain boundaries and dislocations. The antirecrystallization ability 

and the mechanical properties of the AlMgMnScZr alloy sheet are significantly improved. By annealing at 300 ℃ for 

1 h, the AlMgMnScZr alloy sheet can obtain the optimum application values of σb, σ0.2 and δ, which are 436 MPa, 327 

MPa and 16.7%, respectively. 
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AlMgMn  系合金具有中强、低密、耐蚀、可焊 

等特点，广泛应用于航天、航空、舰船、电子、仪器 

仪表等行业 [1] 。但是，该类合金属于不可热处理强化 

合金， 主要是通过加工过程中的加工硬化来提高强度。 

AlMgMn  合金经过冷轧变形后，内部位错、空位等 

晶体缺陷急剧增加，自由能随之升高而使合金处于不 

稳定状态。当合金在较高温度使用时会发生回复和再 

结晶，使加工硬化效果部分或完全消失。添加微量合 
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金元素是一种有效稳定合金性能的方法。研究发 

现 [2−5] ，向 AlMgMn 合金中添加微量 Sc 和 Zr 元素 

后，合金的晶粒明显细化，再结晶温度和强度显著 

提高。这主要是由于在合金中形成具有  Ll2 结构的 
Al3(Sc, Zr)粒子， 这种粒子不但在凝固过程中起非均质 

晶核和晶粒细化的作用，而且在退火过程中能强烈阻 

碍变形合金中位错和亚结构的运动。另外，Sc 和  Zr 
原子在铝合金基体中具有极低的扩散系数和固溶 

度，使 Al3(Sc,  Zr)粒子在较高的温度下也难以粗化， 

从而显著提高合金的强度和再结晶温度 [3, 6] 。 

目前，关于 AlMgMn 合金的研究多集中于低镁 

含量的合金，且主要是关于稀土元素对其性能影响的 

研究，对实际应用性能及工业化生产的研究并不多。 

为此，本文作者以  Al5.8Mg0.4Mn  和  Al5.8Mg 
0.4Mn0.25Sc0.1Zr 合金为研究对象， 重点研究联合添 

加微量 Sc和 Zr对Al5.8Mg0.4Mn合金的再结晶温度 

与性能的影响规律，以期为该类合金板材稳定化处理 

工艺提供理论和实验依据。 

1  实验 

采用活性熔剂保护熔炼，水冷铜模激冷铸造技术 

以工业纯铝、纯镁、以及 Al2.23%Sc、Al4.48%Zr 和 
Al8.5%Mn  中间合金为原料制备了  Al5.8Mg0.4Mn 
(合金A)和Al5.8Mg0.4Mn 0.25Sc0.1Zr(合金B)两种 

合金铸锭。 合金铸锭经 460℃、 24 h均匀化处理后铣面 

至 25 mm，然后在 470 ℃保温 3 h后热轧至 5.7 mm， 

最后经 400 ℃、2 h中间退火后冷轧至 2.0 mm厚的薄 

板， 总变形量达到 92%。 两种合金冷轧板材分别在 100、 
150、200、250、300、350、400、450、500、550、570、 
580 ℃退火 1 h。均匀化、中间退火及稳定化退火处理 

均在程序控温箱式电阻炉中进行，误差为±2℃。 

偏光金相样品经机械抛光后进行电解抛光和阳极 

覆膜，之后在  POLYVERMET 光学显微镜下用偏光 

观察。 电解抛光溶液为 10%HClO3+90%无水乙醇(体积 

分数)，电压 28  V左右，抛光时间约 30  s；覆膜溶液 

为  38%H2SO4+43%H2PO3+19%H2O(体积分数)，电压 
20 V左右，覆膜时间约为 3 min。 

拉伸试验按照 GB/T 228—2002标准在MTS−858 
拉伸实验机上进行，拉伸速率为 2 mm/min，试样均沿 

轧向截取。 在 401MVD TM 数显显微维氏硬度计上进行 

硬度测试，加载载荷为 2  N，加载时间为 10  s，每个 

试样的测量次数不少于  5  次，取平均值。在  FEI 
QUANTA−200 型扫描电镜上进行背散射电子成像的 

高倍组织观察和二次电子成像的断口形貌观察。透射 

电镜样品经机械减薄后双喷穿孔而成，电解液为 
25%(体积分数)硝酸甲醇溶液，温度在−25℃以下，显 

微组织观察在 TECNAI G 2 20透射电镜上进行。 

2  结果与分析 

2.1  微量 Sc、Zr 对 AlMgMn 合金板材力学性能的 

影响 

图 1所示为冷轧合金板材A与B的室温力学性能 

随退火温度的变化曲线。由图 1可知，随稳定化退火 

温度的升高，两种合金板材的强度和硬度均有所降 

低，伸长率有所增加。合金板材  A 在退火温度超过 
200 ℃时，强度和硬度急剧下降，并在 350 ℃以后趋 

于稳定。相对于合金板材 A，添加了微量 Sc、Zr 的合 

金板材 B其强度和硬度明显提高，且随着退火温度的 

升高而缓慢降低。 

图 1  合金板材室温力学性能随退火温度的变化曲线 

Fig.  1  Variations  of  mechanical  properties  of  alloys  sheets 

with annealing temperature: (a) Alloy A; (b) Alloy B
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2.2  微量 Sc、Zr 对 AlMgMn 合金板材金相组织的 

影响 

经不同温度退火处理后合金板材A的金相组织如 

图 2所示。由图 2可知，合金冷轧板材 A经 250℃、 
1  h  退火处理后，仍然是纤维状轧制变形组织(见图 
2(b))；经 300℃、1 h 退火处理后，合金发生了部分再 

结晶；经 350℃、1 h 退火后，合金已完全再结晶且形 

成了细小均匀的再结晶晶粒；经 450℃、1 h 退火后， 

再结晶晶粒基本上没有长大(见图 2(c)~(e))； 经 500℃、 
1  h  退火处理后再结晶晶粒发生明显长大现象(见图 
2(f))。 

经不同温度退火处理后合金板材B的金相组织如 

图 3所示。由图 3可知，合金板材 B在 400 ℃之前退 

火处理未发生任何再结晶现象，仍是纤维状轧制变形 

组织。当退火温度升至 450 ℃时，基体在某些微小区 

域才开始发生再结晶，形成极细小的再结晶晶粒，退 

火温度升至  570  ℃时，合金仍未完全再结晶(见图 
3(c)~(e))。经 580℃、1 h退火处理后，合金才基本完 

全再结晶(见图 3(f))。比较图 2 和 3 可知，在 AlMg 
Mn 合金中添加微量 Sc 和 Zr 后，再结晶温度至少提 

高了 150℃。 

2.3  微量 Sc、Zr 对 AlMgMn 合金板材第二相析出 

行为的影响 

合金板材A和B经500 ℃、 1 h退火处理后的SEM 
像如图 4所示。由图 4(a)可知，合金板材 A第二相粒 

子大小、 分布不均匀， 主要呈类球状、 方块状、 三角状。 

经能谱分析，图 4(a′)中 1、2、3处均为Al6(Fe, Mn)相， 

成分如表 1所列。合金中还存在基体 α(Al)和 β(Mg5Al8 
或 Mg2Al3)相，由于元素 Mg 与基体 Al 的相对原子量 

相近， 在背散射电子成像时衬度不明显， 故未能观察到 

这些相。 由图 4(b) 可知， 合金板材 B第二相粒子大小、 

图 2  不同退火温度合金板材 A的金相组织 

Fig. 2  Microstructures of alloy sheet A annealed at various temperatures for 1 h: (a) Cold rolling; (b) 250℃; (c) 300℃; (d) 350℃; 

(e) 450℃; (f) 500℃
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图 3  不同退火温度合金板材 B的金相组织 
Fig. 3  Microstructures of alloy sheet B annealed at various temperatures for 1 h: (a) Cold rolling; (b) 400℃; (c) 450℃; (d) 550℃; 
(e) 570℃; (f) 580℃ 

分布不均匀，主要呈类球状、方块状、短棒状、三角 

状。经能谱分析，图 4(b′)中 1′处为 Al3(Sc, Zr)，2′、3′ 
处为 Al6(Fe, Mn)相，成分如表 2所列。当然，合金中 

也存在基体 α(Al)和 β(Mg5Al8 或Mg2Al3)相， 同样无法 

观察到。比较图 4(a)与(b)，可知加 Sc和 Zr 后，合金 
B中除了合金 A中所含相之外，还形成了 Al3(Sc,  Zr) 
相， 且合金 B基体中的第二相粒子数量比合金 A中的 

多，尺寸更小，分布相对均匀些。 

2.4  微量 Sc、Zr 对 AlMgMn 合金板材断口形貌的 

影响 

图 5所示为 350℃、 1 h 退火处理后两种合金板材 

的断口形貌及能谱分析。由图 5可知，其拉伸断口均 

呈现典型的韧性断裂特征， 主要以穿晶断裂方式为主。 

由图  5(a)可看到，许多细小的等轴状韧窝和明显塑性 

撕裂的痕迹， 而合金板材 B的断口形貌中， 韧窝较小、 

较浅(见图 5(b))。由此可知，相对于合金板材 B，合金 

板材 A 经 350 ℃、1 h 退火后具有较高的塑性，与之 

前力学性能结果一致。在图 5(a)中发现合金板材 A韧 

窝底部中的析出相粒子为主要裂纹源，通过能谱分析 

发现这些析出相粒子中 Fe和Mn 的含量较高， 主要为 
Al6(Fe, Mn)化合物，Fe主要是由熔炼过程引入的杂质 

元素。通过能谱分析还发现，合金板材 B韧窝底部的 

析出相粒子含有较高的 Sc 和 Zr，主要为 Al3(Sc,  Zr) 
化合物(见图 5(b))。由于 Al6(Fe,  Mn)化合物粗大，脆 

性高，比起 Al3(Sc,  Zr)化合物，其更易成为应力集中 

和裂纹萌生的地方，且 Al3(Sc,  Zr)化合物具有细化晶 

粒作用，使合金板材 B的晶粒更为细小，在外力作用 

下，有利于协调变形，故在 250 ℃以下退火时，合金 

板材 B的塑性较好。但在 250~450℃之间退火时，合 

金板材 A发生了再结晶，形成了无畸变的新晶粒，使 

晶体的变形能力增加，故塑性得到提高。
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图 4  合金板材 500℃、1 h退火处理后的 SEM像 

Fig. 4  SEM images of alloy sheets after annealed at 500℃ for 1 h: (a), (a′) Alloy A; (b), (b′) Alloy B 

表 1  图 4(a′)中相的成分 

Table 1  Elements of phases in Fig. 4(a′) 

Spot 1  Spot 2  Spot 3 
Element 

w/%  x/%  w/%  x/%  w/%  x/% 

Al  76.76  87.15  76.49  86.97  76.49  86.93 

Fe  11.35  06.23  11.13  06.11  05.56  03.05 

Mn  11.88  06.63  12.39  06.92  17.95  10.02 

表 2  图 4(b′)中相的成分 

Table 2  Elements of phases in Fig. 4(b′) 

Spot 1′  Spot 2′  Spot 3′ 
Element 

w/%  x/%  w/%  x/%  w/%  x/% 

Al  59.15  78.56  75.91  86.63  75.26  86.22 

Fe  −  −  14.87  08.20  15.05  08.33 

Mn  −  −  09.21  05.16  09.69  05.45 

Sc  13.33  10.63  −  −  −  − 

Zr  27.51  10.81  −  −  −  − 

2.5  AlMgMnScZr 合金板材再结晶行为的透射电 

镜观察 

合金板材 B 经不同温度退火处理后的 TEM 组织 

如图 6所示。由图 6可以看出：合金 B经过冷轧后， 

晶粒沿轧制方向被拉长压扁，合金内存在大量胞状组 

织，其胞壁出现高密度位错，同时产生强烈的应力场 
(见图 6(a))。经 200℃、1 h 退火处理后，变形胞状组 

织内的位错被吸引到胞壁，与胞壁中的异号位错互相 

抵消，使位错密度降低，且位错变得较平直、规整， 

并重新排列稀疏分布在晶界附近，形成了清晰的胞状 

亚结构(见图 6(b))。经 300 ℃、1 h 退火处理后，胞内 

变得几乎无位错，胞壁变薄，且更清晰，单胞也有所 

长大，此时的胞状组织实际上就是亚晶粒。并可观察 

到有球形第二相粒子存在，且第二相粒子强烈地钉扎 

亚晶界和位错(见图  6(c))。进一步提高退火温度至 
350 ℃，合金基体内回复过程非常明显，由于晶界的 

弓出迁移，形成了许多小角度亚晶界和亚晶，其亚晶 

大小不均匀，此外，还能发现有位错墙以小角度晶界 

分割晶粒成亚晶，为了降低界面能，这些小角度晶界 

之后会合并为大位向差亚晶界(见图  6(d))。经过  450 
℃、1 h 的退火处理后，基体已完全回复，形成了大角 

度亚晶界和亚晶(见图 6(e))。
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图 5  350℃、1 h退火处理合金板材口形貌及能谱分析 

Fig. 5  Fractographs((a) , (b)) and EDS patterns((a′), (b′)) of alloy sheets annealed at 350℃ for 1 h: (a), (a′) Alloy A; (b), (b′) Alloy B 

3  讨论 

3.1  微量  Sc、Zr 对  AlMgMn 合金再结晶行为的 

影响 

由合金化原理可知，合金元素在铝合金中可以以 

两种形式存在，即固溶体和金属间化合物。根据 
HumeRothery规则 [7] ，当溶质和溶剂的原子尺寸差超 

过 14%~15%时， 合金体系只能形成固溶度很小的固溶 

体；当二者电负性差∆χ＞0.4~0.5时，有利于形成化合 

物而使固溶度减小。Sc 和 Zr 的原子半径和电负性与 
Al 原子差别较大(见表  3)，室温条件下二者在铝合金 

固溶体中的溶解度非常小，故合金在高温结晶后的冷 

却及随后的热加工过程中会析出大量细小、弥散、共 

格的 Al3(Sc, Zr)粒子，尺寸约为 10~30 nm，室温下与 

基体的错配度为 0.99%~1.33%，能够形成稳定的共格 

应力场。由上可知，Sc、Zr合金元素在 AlMgMn 合 

金中以少量固溶体和大量细小的 Al3(Sc,  Zr)第二相粒 

子这两种形式存在，它们对该类合金的再结晶行为均 

有明显的影响。 

3.1.1  Sc、Zr 合金元素形成的固溶体对合金再结晶行 

为的影响 

由于溶质原子与溶剂原子存在尺寸和价电子数等 

方面的差别，使周围溶剂原子在一定范围内产生点阵 

畸变，形成畸变能，导致固溶体能量增加，从而使晶 

体结构处于不稳定状态；同时，晶体内的各种晶体缺 

陷也会造成晶体的内应力和能量分布的不均匀，使晶 

体结构处于不稳定状态。但是，当溶质原子与晶体缺 

陷相结合时， 二者之间会产生明显的交互作用(如溶质 

原子与空位的复合，与位错之间的交互作用等)，降低 

点阵畸变减少晶体缺陷，从而降低整个系统的能量， 

使晶体结构趋于相对稳定的状态。溶质原子与溶剂原 

子的尺寸和价电子数差别越大，则溶质原子与晶体缺 

陷的结合能越大，交互作用越强烈，从而能更有效地 

阻碍这些缺陷运动，抑制回复过程的进行及亚晶在退 

火时的形成和长大，使合金的再结晶温度显著提高。 

此外，再结晶形核时要通过原子的扩散形成新的 

表面，由于溶质原子与溶剂原子的各种差异，在合金 

中添加微量的 Sc、 Zr 会增加形核时的表面能与扩散激 

活能，抑制再结晶形核，所以也会提高合金的再结晶 

温度。
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表 3  铝、钪和锆的原子半径和电负性 

Table 3  Atomic radius and electricity negative of Al, Sc and 

Zr atoms 

Element 
Atomic 
radius/nm 

Radius relative 
difference/% 

Electricity 
negative 

Electricity 
negative 
difference 

Al  0.182  1.61 

Sc  0.209  14.8  1.36  0.25 

Zr  0.216  18.7  1.33  0.28 

3.1.2  Sc、Zr 合金元素形成的 Al3(Sc,  Zr)第二相粒子 

对合金再结晶行为的影响 

第二相粒子是促进还是阻碍再结晶，主要取决于 

第二相粒子在基体中的分布和大小。一般认为 [8] ，在 

粒子间距和粒子直径较大(λ≥1 μm， d≥0.3 μm)的情况 

下，第二相粒子促进再结晶，而在粒子间距和粒子直 

径较小(λ＜1 μm，d＜0.3 μm)的情况下，第二相粒子阻 

碍再结晶。由图  7(a)可知，AlMgMnScZr  合金经 
350 ℃退火 1 h后， 可以清晰地观察到大量呈豆瓣状与 

基体共格的 Al3(Sc, Zr)粒子，Al3(Sc, Zr)粒子平均间距 

图  6  不同温度退火后合金板材  B 的 

TEM像 

Fig.  6  TEM  images  of  alloy  sheet  B 
annealed at various temperatures for 1 h: 

(a) Cold rolling; (b) 200 ℃;  (c) 300 ℃; 
(d) 350℃; (e) 450℃
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λ≈0.065  μm(≪1  μm)，粒子平均直径 d≈0.1  μm(＜0.3 
μm)，此时  Al3(Sc,  Zr)粒子将阻碍再结晶。由图  7(b) 
可知，AlMgMnScZr 合金经 350℃退火 1 h 后，第 

二相粒子强烈地钉扎亚晶界，阻碍亚晶界的运动，使 

亚晶界呈波浪状向前迁移。合金经 450℃退火 1 h 后， 
Al3(Sc, Zr)粒子平均间距 λ≈0.1 μm(＜1 μm)，粒子平均 

直径 d≈0.15 μm(＜0.3 μm)， Al3(Sc, Zr)粒子仍呈豆瓣状 

与基体共格， 基本没有粗化(见图 7(c))。 研究表明 [9−12] ， 
Al3(Sc,  Zr)粒子与基体的共格性能够在 550 ℃时仍得 

以保留，对位错和亚晶界有强烈的钉扎作用，能有效 

地阻止亚晶界的迁移与合并， 从而稳定了亚晶粒结构， 

抑制了合金的再结晶。 

图 7  不同退火温度 1 h后 Al3(Sc, Zr) 粒子的 TEM像 

Fig.  7  TEM  images  of  Al3(Sc,  Zr)  particles  annealed  at 

various temperatures for 1 h: (a), (b) 350℃; (c) 450℃ 

由于 Al3(Sc,  Zr)粒子在合金各个晶粒之间的分布 

存在差异，晶粒中无 Al3(Sc,  Zr)粒子的区域会优先发 

生再结晶，随着退火温度的升高，晶粒中那些包含细 

小弥散 Al3(Sc,  Zr)粒子的区域也开始发生再结晶，再 

结晶分数随着温度的升高逐渐增加。因而，添加微量 

的 Sc和 Zr 能使 AlMgMn 合金的再结晶起始温度尤 

其是再结晶终了温度大幅度提高，再结晶发生的温度 

区间变宽，再结晶行为受到强烈阻碍。 

3.2  微量 Sc、Zr对 AlMgMn合金力学性能的影响 

实验结果表明，添加 Sc和 Zr 的 AlMgMn 合金 

强度、硬度有很大的提高，特别是经过高温退火后还 

能保持较高的硬度，这主要是来自于 Al3(Sc,  Zr)粒子 

对铸态合金的细晶强化、第二相强化作用和退火过程 

中对亚结构的稳定作用。 

初生的 Al3(Sc,  Zr)相能起到直接细化铸态晶粒的 

效果， 并且 Zr 在合金中可以有效地促进含 Sc的弥散、 

细小二次化合物  Al3Sc 相析出，并能部分取代  Al3Sc 
相中的部分 Sc原子， 在均匀化退火过程中析出纳米级 

二次 Al3(Sc,  Zr)相质点 [13−16] ，这些细小的质点弥散在 

基体中，分布也比较密集，对位错和亚晶界具有强烈 

地钉扎作用，使位错滑移所需切应力大大提高而难以 

启动，从而引起合金的强化。由于 Al3(Sc,  Zr)相硬度 

较高， 位错通过颗粒时需要采用 Orowan 绕过机制 [17] 。 
Al3(Sc,  Zr)相析出强化引起的屈服强度增量可以描述 

为 [18] ： 

) / ln( 
2 

.2 0 .2 0  b r Gb 
λ 

σ = ∆ 

式中：G为弹性模量；b为 Burgers 矢量的大小；r 为 

颗粒平均半径；λ 为颗粒之间的平均距离。第二相质 

点的析出强化效果主要由其尺寸和体积分数来决定， 

尺寸越小， 体积分数越高， 合金的析出强化效应越大。 

此外，这些质点对位错和亚晶界具有强烈的钉扎 

作用(见图 6(c)和 7(b))， 同时对形变组织中的亚结构具 

有强烈的稳定化作用，使合金在变形过程中形成由位 

错缠结而构成的胞状组织，在随后的退火处理中，这 

些胞状组织发生回复形成由二维位错网络组成的亚晶 

界，从而对合金起到强烈的亚结构强化作用。 

4  结论 

1) 添加微量的 Sc和 Zr 后，AlMgMn 合金的再 

结晶起始温度，尤其是再结晶终了温度大幅度提高，
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再结晶发生的温度区间变宽，再结晶行为受到强烈阻 

碍。 
2)  Sc和 Zr 元素在 AlMgMn 合金中主要以大量 

Al3(Sc, Zr)复合相质点的形式存在，Al3(Sc, Zr)质点与 

基体共格，且非常细小、弥散地分布在基体中，该质 

点具有显著的抑制合金再结晶和提高合金强度的作 

用。 
3) 添加微量的 Sc和 Zr 后，AlMgMn 合金的强 

度和硬度均大幅度提高，且仍保持着良好的塑性。经 
300 ℃退火 1 h后，合金能获得最佳综合力学性能，分 

别为 σb=436 MPa，σ0.2=327 MPa，δ=16.7%。 
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