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摘 要：研究了 2196铝锂合金热压缩变形流变行为和晶粒组织演变规律，基于挤压模拟与型材工程化试制，实现了典型

“工”字薄壁型材晶粒组织调控。结果表明，合金在较宽的变形参数范围内具有良好的热塑性变形能力，动态回复是晶粒组

织演变的主要机制；在较低温度（350、400 ℃）和较高应变速率（10 s-1）耦合条件下，应变集中导致少量的局部动态再结

晶。挤压过程中大应变促进了再结晶形成，型材截面上变形条件差异导致了晶粒组织不均匀性。结合装备条件提出，当挤压

温度为430 ℃及截面应变速率为0.005~0.95 s-1时，能够获得相对均匀的晶粒组织，且保持了较低的再结晶程度和丰富的亚晶

结构，为实现型材强韧性匹配提供了研究基础。
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1　引 言

第 3代铝锂合金具有低密度、高比强度、高比刚度、

良好的损伤容限和耐腐蚀等诸多优良性能，广泛应用于

航空航天装备[1–4]。2196铝锂合金是加拿大铝业于 2000

年在美国铝业协会注册的第 3代铝锂合金，主要以挤压

型材的形式应用于空客、波音系列飞机。我国C919商用

大飞机的地板梁、桁架、支柱和座椅导轨等也选用了该合

金。大量研究表明[5–9]，除了析出相对性能的影响外，铝

合金挤压型材的晶粒特征对其综合性能影响很大，控制

再结晶在较低程度、细小且均匀的晶粒组织是普遍追求

的目标。然而，铝合金型材截面复杂，金属流动差异导致

截面上不同位置的应变、温度等实际变形条件存在明显

不同，如何在整个型材截面获得细晶组织，同时又保证不

同位置的晶粒达到相对均匀，是铝合金挤压领域的技术

难题。为了获得上述组织控制目标，需要基于合金热塑

性变形晶粒演变规律来探索合理的热加工工艺。

变形温度、变形速度和变形量等参数决定了金属流变

行为和晶粒组织的演变。一方面通过高温塑性流变行为和

热加工图来间接反映合金的晶粒演变规律[10–11]；另一方面，

通过观察位错、小角度晶界等微观结构直接探究晶粒演变

机制[12–13]。结合两方面的研究可以为工程化制备过程中调

控晶粒组织提供工艺指导。前期研究表明[14–15]，具有低层错

能的金属材料在热变形过程中倾向于发生动态再结晶，新

的无畸变再结晶晶粒形核，通过不断吞噬高密度位错区域

逐渐长大，典型组织特征是晶界形成连续的“项链状”完全

再结晶[16]。铝锂合金具有较高层错能，位错的交滑移和攀

移导致的动态回复是组织演变的主要机制[17]。Chen等[18] 

和Cao等[19]对2196铝锂合金进行了热压缩变形研究，均提

出晶粒组织的演变机制主要为动态回复，但在特定的温度

和应变速率耦合条件下，能够发生少量的再结晶。需要指

出的是，以上实验研究的变形条件与实际挤压型材存在很

大差异，主要在于挤压型材变形过程中的应变程度远大于

热压缩过程的最大应变，而薄壁类型材的实际应变更高，这

导致了实验室基础研究很难为工业挤压型材的晶粒组织调

控提供直接的工艺原型。

本研究通过热压缩变形研究 2196铝锂合金晶粒组

织演变基本规律，结合挤压模拟和型材工程化试制，建立

“工”字型材截面不同位置的物理场和晶粒组织的对应关

系，探索晶粒组织均匀性控制的基本工艺，为型材工程化

制备提供理论依据及工艺参考。

2　实 验

实验材料为工业制备的2196铝锂合金铸锭，化学成

分如表1所示。在铸锭上切取尺寸为Φ10 mm×15 mm的
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圆柱体试样，采用Gleeble 3800热模拟试验机对圆柱试

样进行轴向压缩变形，图1a所示为热压缩实验流程示意

图。压缩变形前将试样以5 ℃/s的速度升温至变形温度

（350、400、430、460、490和 520 ℃），保温 3 min后进行热

压缩，应变速率为0.001、0.01、0.1、1、5和10 s-1，变形量为

65%，试样热压缩变形后立即水冷。

将均匀化处理后的铸锭在2500 t挤压机上进行挤压

试验，坯料温度为400、430、460 ℃，根据挤压模拟和装备

能力设定挤压速度为 0.6 mm/s，型材为典型的“工”字型

截面，壁厚 1.8 mm，挤出型材实物如图 1b所示。为了能

够将热压缩试验与挤压型材截面的变形条件联系起来，

采用Qform对型材挤压过程进行模拟，分析型材截面的

温度场、应变场及应变速率分布。

对热压缩后的试样和挤压型材进行组织观察。试样

经过机械抛光及侵蚀后，采用Leica DFC295光学显微镜

观察金相组织，所用侵蚀液为混合酸，体积配比为 

H2SO4:H3PO3:H2O=2:2:1。机械抛光后的试样经电解抛

光后获得电子背散射（EBSD）扫描试样，电解抛光所用

溶液体积配比为HClO4:C2H5OH=1:9，电解电压 30 V，抛

光时间 10 s，采用TESCAN MIRA4 LMH扫描电镜获得

晶粒组织的 EBSD 像，通过 Channel 5 软件进行数据分

析。采用 JEM-F200 透射电镜观察合金中的弥散相，圆

片状样品打磨至50 μm厚后，通过双喷仪减薄，双喷液体

积配比为NHO3:CH4O=1:3。

3　结果与分析

3.1　流变行为

图 2为热压缩实验的真应力-真应变曲线。在相同

的变形温度下，流变应力随着应变速率的增大而增大；在

相同的应变速率条件下，流变应力随着温度的升高而降

低。350 ℃变形时，较高应变速率 10和 5 s-1的流变应力

随着应变增大而持续降低，从峰值到变形结束的应力值

分别降低了 40和 30 MPa；400 ℃变形时降低约 25 MPa；

460和520 ℃变形时流变应力降低不明显。

可以看出，合金在低温和高应变速率耦合条件下表

现为流变软化，随着变形温度升高和（或）应变速率降低，

趋向于稳态流变。在特定变形条件下的流变软化可以通

过变形热和组织演化两个方面来解释。图3所示为在不

表1  2196铝锂合金的化学成分

Table 1  Chemical composition of 2196 Al-Li alloy (wt%)

Cu

2.9

Li

1.7

Mg

0.5

Ag

0.4

Zr

0.1

Al

Bal.

b

–

a

/℃

Time/min

350–520 ℃

图1  热压缩实验流程图和挤压型材实物

Fig.1  Sketch map of hot compression test process (a) and  

extruded profile (b)

图2  热压缩变形真应力-真应变曲线

Fig.2  True stress-true strain curves of the alloy under hot compression deformation: (a) 350 ºC, (b) 400 ºC, (c) 460 ºC, and (d) 520 ºC
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同应变速率变形过程中试样的实时温度，当应变速率为

10 s-1时，350、400、460和 520 ℃对应的变形温升分别为

50、30、20和10 ℃；当应变速率为1 s-1时，350 和460 ℃的

实际变形温度与设定温度基本保持一致。为了反映变形

过程中试样的实时温度与流变应力的相关性，将400 ℃/

10 s-1变形时的实时温度与流变应力分别对应变求导，获

得温升速率和软化速率，见图4。随着应变增大，温升速

率和软化速率同时减小，且呈现明显的正相关性，反映出

了高应变速率条件下的变形温升是导致流变软化的主要

因素。

3.2　晶粒结构演变

图 5所示为热压缩变形后的金相组织。在 350 ℃/

10 s-1条件下形成明显的带状流线，是集中应变和不均匀

变形的典型特征，如图 5a 箭头所示；应变速率降低到

0.01 s-1时，应变集中减小，但依然有金属流线特征，如图

5b所示。在 520 ℃/10 s-1和 0.01 s-1变形条件下均未观察

到应变集中导致的带状流线，仅显现了变形晶粒形貌，如

图5c和5d所示。

图 6所示为不同热变形条件下的EBSD像，其中黑

色和白色线条分别表示大角度晶界（>15°）和小角度晶界

（≤15°）。如图6a和6b所示，350 ℃/0.01 s-1变形使得晶粒

产生明显的小角度晶界；10 s-1变形组织的某些区域出现

稠密的大角度晶界，呈现局部再结晶特征。如图6c和6d

所示，400 ℃/0.01 s-1变形仍然以形成小角度晶界为主，

10 s-1的变形组织中同样形成局部再结晶，但其程度小于

350 ℃/10 s-1的变形组织。如图6e和6f所示，温度升高到

b

a

b

Strain concentration
Strain concentration

a

c

200 μm

d

图5  热压缩变形合金的金相组织

Fig.5  Optical microstructures of the alloy compression deformed under different conditions: (a) 350 ºC/10 s-1, (b) 350 ºC/0.01 s-1,           

(c) 520 ºC/10 s-1, and (d) 520 ºC/0.01 s-1

图3  热压缩变形过程中试样的实时温度

Fig.3  Real-time temperature of samples during hot compression 

deformation

图4  热压缩变形温升速率与流变软化

Fig.4  Temperature rise rate and flow softening rate during hot 

compression deformation at 400 ºC and strain rate of 10 s-1
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460 ℃，0.01和 10 s-1的变形组织差异不大，且在 10 s-1的

变形组织中未观察到局部再结晶。如图6g和6h所示，在

更高温度 520 ℃变形时，0.01 s-1变形产生明显的亚晶多

边化，小角度晶界演变为完整亚晶粒；10 s-1的变形组织

中未形成完整的亚晶结构。

为了更准确的描述变形参数对晶粒组织的影响，采

用晶界密度来定量表征热变形之后的晶界结构特征。晶

界密度定义为实际单位面积内的晶界总长度，该值通过

EBSD图像中的像素点数量和扫描步长的乘积与扫描照

片实际面积之比求得。变形参数发生改变，小角度晶界

密度（NLABs）和高角度晶界密度（NHABs）随之发生改变。

当微观组织发生再结晶，高角度晶界数量增大，对应着

NHABs增大；当晶粒组织为变形态组织时，晶内含有大量

的小角度晶界，对应着NLABs增大。因此，NLABs和NHABs反

映了晶粒组织的演变机制。

如图 7a所示，在 350~520 ℃变形温度范围内，低应

变速率0.01s-1压缩变形获得的NLABs和NHABs均变化不大。

如图 7b所示，在高应变速率 10 s-1条件下，350和 400 ℃

变形组织对应较高NLABs和NHABs值，反映了丰富的小角度

晶界和局部再结晶。随着变形温度升高到 460 ℃和

520 ℃，NLABs和NHABs均降低到低应变速率变形组织的水

平。可以看出，在较宽的热压缩变形参数范围内，2196

铝锂合金的组织演变以形成大量的小角度晶界为主，表

现为动态回复；在较低温度 350~400 ℃和高应变速率  

10 s-1条件下，应变集中使得局部区域的小角度晶界向着

高角度晶界转变，表现为少量的动态再结晶。

h

200 μm

a b

c d

e f

g

aa bb

cc dd

ee ff

gg hh

200200 µm µm

图6  热压缩变形合金的晶粒组织EBSD像

Fig.6  EBSD images of the alloy compression deformed under different conditions: (a) 350 ℃/0.01 s-1, (b) 350 ℃/10 s-1, (c) 400 ℃/0.01 s-1,       

(d) 400 ℃/10 s-1, (e) 460 ℃/0.01 s-1, (f) 460 ℃/10 s-1, (g) 520 ℃/0.01 s-1, and (h) 520 ℃/10 s-1
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3.3　塑性失稳与能量耗散

基于动态材料模型[20–21]建立合金的热变形失稳图及

功率耗散图。绝大部分金属材料在常规热塑性变形条件

下处于粘塑性流变状态，其应变速率敏感值m在 0~1之

间，即0<m<1。采用由m值表达的功率耗散效率因子η，

来反映某一变形参数条件下微观组织变化所耗散的能

量，如式（1）所示：

η = 2m/ (m + 1) （1）

根据Prasad 等人[20]提出的稳定塑性流变的失稳判据

来反映材料在变形过程中是否失稳，如式（2）所示：

ξ ( ε̇ ) =
∂lg [ ]m/ ( )m + 1

∂lg ( )ε̇ + m < 0 （2）

即当 ξ<0时，材料发生热塑性流变失稳。一般而言，

失稳区间随着塑性应变的增大而扩大，本研究对较大应

变0.9时的流变应力求得m、η和 ξ，建立热变形失稳图和

功率耗散图。

图8a所示为热塑性变形失稳图，在设定的变性参数

范围内（350~520 ℃/0.001~10 s-1），没有发生塑性失稳，表

明合金在较宽的变形参数范围内具有良好的热加工性

能，仅在较低温度（350~400 ℃）和较高应变速率（10 s-1）

条件下 ξ值接近 0，趋近于失稳状态，对应着较低温度和

较高应变速率耦合条件下的应变集中。图 8b所示为功

率耗散图，在较低温度和较高应变速率条件下（左上角蓝

色区域），η值较小，反映了微观组织演变所耗散的能量

较小，在此条件下形成大量的亚晶结构，以及由亚晶演变

而成的局部少量的再结晶。随着变形温度升高和应变速

率降低（右下角红色区域），η值逐渐增大，微观组织演变

所消耗的能量增大，对应着动态回复程度逐渐增强。在

中等温度和中等应变速率条件下（中间绿色区域），η值

处于中等水平，避免了局域再结晶和亚晶多边化，形成稠

密亚晶结构的变形组织。

3.4　挤压型材工程化试制

基于塑性失稳理论，合金在较高温度和较低应变速

率耦合条件下具有更好的热加工性能；根据组织演变和

功率耗散，在350~400 ℃/10 s-1变形条件下发生局部区域

再结晶。为了 2196铝锂合金挤压型材晶粒组织均匀性

控制，应尽可能避免局部再结晶，同时需要足够的亚晶结

构利于型材强韧性，避免热变形过程亚晶结构多边化。

满足以上组织控制的变形参数理论范围为：变形温度

400~460 ℃及应变速率0.001~0.1 s-1。

为了将热加工图中的参数范围与型材截面上的实际

变形条件建立对应关系，采用Qform软件对典型“工”字

型材进行挤压模拟。图9所示为400 ℃挤压条件下型材

截面上的温度场、应变场和应变速率分布。图9a显示整

个截面上的温度范围在 430~440 ℃之间，不同位置的温

度相对均匀；图9b显示金属与挤压筒及模具的摩擦造成

型材表层极大应变（约12%~36%），而型材内部应变分布

相对均匀（约2%~6%），但其值远大于压缩变形的最大应

变。图 9c表明型材形状决定了截面上的应变速率存在

图7  热压缩变形合金组织的小角度晶界密度和高角度晶界密度

Fig.7  NLABs and NHABs of the alloy deformed under different 

conditions: (a) 0.01 s-1 and (b) 10 s-1

图8  热变形失稳图和功率耗散图

Fig.8  Contour maps of flow instability (a) and power dissipation (b)
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差异，Ⅰ区应变速率最大（约0.095 s-1），Ⅱ区应变速率最小

（约0.005 s-1)。表2列出了Ⅰ区和Ⅱ区的实际变形条件与功

率耗散图的对应关系。

在工程化条件下开展“工”字型材挤压试验，挤压温

度为400、430和460 ℃。图10所示为型材截面上Ⅰ区和Ⅱ

区的晶粒组织EBSD像，其中红线和黑线分别表示小角

度晶界（θ≤15°）和大角度晶界（θ>15°）。可以看出，晶粒

组织均为细密的带状组织，但存在明显差异。型材Ⅰ区，

400 ℃/0.095 s-1的变形组织含有高密度的小角度晶界，局

部区域的小尺寸再结晶沿挤压方向排布，晶粒组织不均

匀；温度升高到 430 ℃，小角度晶界的密度略有降低，小

尺寸再结晶明显减少，晶粒组织相对均匀。型材Ⅱ区，

430 ℃/0.005 s-1的变形组织中小角度晶界密度进一步降

低，再结晶略有粗化；温度升高到 460 ℃，小角度晶界密

度明显降低，再结晶晶粒明显长大。

图11所示为根据EBSD像提取的挤压型材晶界密度

和再结晶面积占比。随着变形温度的升高，NLABs和NHABs

均减小，再结晶面积占比增大。比较 4个变形条件下形

成的再结晶面积占比和晶界密度，430 ℃/0.005~0.95 s-1

变形能够获得在整个型材截面上相对细小均匀的晶粒组

织，同时具有较低的再结晶程度和较高密度的亚晶结构。

4　讨 论

对于 2196 铝锂合金晶粒演变的研究已有公开报

道[18–19]，但均未与实际工业生产条件结合起来。本文以

流变行为和组织演变规律研究为基础，结合挤压模拟和

工程化挤压试制，讨论2196铝锂合金的热变形特性及型

材晶粒控制工艺。

a b c
T/℃ Strain/%

Strain rate/s-1Zone Ⅰ

Zone Ⅱ

图9  型材截面温度场、应变场和应变速率分布

Fig.9  Temperature field (a), strain field (b), and strain rate distribution (c) on profile section simulated by Qform

表2  挤压型材截面上的变形条件与功率耗散图的对应关系

Table 2  Correspondence relationship between deformation 

conditions on profile section and power dissipation map

(Fig.8b)

Zone

Ⅰ

Ⅱ

Deformation condition

400 ℃/0.095 s-1

430 ℃/0.095 s-1

430 ℃/0.005 s-1

460 ℃/0.005 s-1

Position in power 

dissipation map

①
②
③
④

图10  挤压型材晶粒组织EBSD像

Fig.10  EBSD images of the profile extruded under different conditions: (a) 400 ℃/0.095 s-1, (b) 430 ℃/0.095 s-1, (c) 430 ℃/0.005 s-1, and          

(d) 460 ℃/0.005 s-1
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2196铝锂合金的应力-应变曲线反映了两种流变行

为，在高应变速率（10 s-1、5 s-1）条件下动态软化，在低应

变速率（1~0.001 s-1）条件下稳态流变。从动态材料模型

角度出发，塑性变形输入变形体的总能量，大部分以变形

热的形式耗散，剩余部分通过微观组织演变耗散。本研

究表明，低温高应变速率的变形温升是导致流变软化的

主要因素（图3和图4），而温升效应来源于集中应变导致

的晶粒组织的剧烈变形（图 5），此时晶粒组织呈现出大

量的小角度晶界和少量局域化的细小再结晶（图 6），主

要机制是小角度晶界通过位错累积连续转变为高角度晶

界[12–13]。因此，合金在 350~520 ℃/0.001~10 s-1较宽范围

热压缩过程中的晶粒组织演变机制主要为动态回复，形

成含有较高密度小角度晶界的变形组织，也表明2196铝

锂合金具有良好的热加工成形性能。

Murr[14]早期提出了再结晶与层错能的定性关系，认

为高层错能的金属在变形过程中难以产生稳态层错，如

铝合金等，位错更容易发生交滑移和攀移，使得合金表现

为动态回复，这一观点被很多研究者用来解释不同金属

材料的再结晶机理。另一方面，2196铝锂合金中含有微

量Zr元素，在铸锭均匀化退火过程中形成类似于与其它

铝锂合金中的Al3Zr弥散相[22]。Zhang 等[23] 和Guo等[24] 

在2195铝锂合金中描述了弥散分布的Al3Zr 粒子阻碍热

变形过程中的位错运动，并给出了微观机制示意图。

2196铝锂合金中形成的弥散相同样发挥了抑制再结晶

的作用。图12所示为2196铝锂合金中观察到的Al3Zr弥

散相，直径约为 25 nm，数密度约为 50个/μm2。Al3Zr弥

散相在热加工过程中保持尺寸稳定，通过阻碍晶界迁移

抑制了再结晶的形成。与此同时，可动位错在Al3Zr粒子

前受阻，导致更多的位错在Al3Zr粒子前塞积而形成位错

胞状结构及小角度晶界，促进了动态回复。值得指出的

是，在挤压变形等更大的应变条件下，小角度晶界继而演

化为高角度晶界，形成不连续动态再结晶。从这一观点

来看，应变大小对于具有高层错能的铝锂合金变形过程

中形成再结晶有很大影响。本研究中，挤压型材截面上

真应变值约为 2~6（图 9），远大于热压缩试样的最大应

变，导致了工业挤压型材中形成了较高程度的再结晶，其

面积占比达到10%~20%（图11）。

型材截面形状决定了金属流动，应变和应变速率的

不均匀分布是其固有特点，这导致了截面上组织的不均

匀性。针对2196铝锂合金“工”字型材，本研究提出挤压

温度控制为430 ℃，截面应变速率为0.005~0.95 s-1时，能

够获得整个截面相对均匀的晶粒组织，且保持了较低的

再结晶程度和丰富的亚晶结构，有利于型材强韧性提升。

需要指出的是，挤压型材截面的组织均匀性控制是多参

数耦合与协同的复杂过程，对于不同截面的型材需要具

体分析最适宜的加工工艺。本研究将 2196铝锂合金的

热变形规律与挤压型材工程化验证相结合，为其它合金

及类似型材的研制提供了参考。

5　结 论

1） 2196铝锂合金的应力-应变曲线反映了两种流变

行为，高应变速率（10 s-1、5 s-1）条件下的动态软化和低应

变速率（0.001~1 s-1）条件下的稳态流变，高应变速率变形

温升是导致流变软化的主要因素。

2） 在变形温度350~520 ℃及应变速率0.001~10 s-1较宽

的变形条件下， 2196铝锂合金具有良好的热塑性变形能力，动

态回复是晶粒组织的主要演变机制，较低温度和较高应变速率

条件下的应变集中导致局部少量的动态再结晶。

3） 挤压过程中大应变促进了再结晶形成，型材截面

上应变速率的不均匀分布导致了晶粒组织差异。工程化

挤压试验表明，当挤压温度为 430 ℃及截面应变速率为

0.005~0.95 s-1时，能够获得相对均匀的晶粒组织，且保持

了较低的再结晶程度和丰富的亚晶结构，为实现型材强

a

500 nm

Al3Zr

b

50 nm

c

50 nm

图12  2196铝锂合金中观察到的Al3Zr弥散相

Fig.12  Al3Zr dispersed particle observed in 2196 Al-Li alloy: (a) TEM 

image, (b) HAADF image, and (c) EDS mapping of Zr

图11  不同变形条件的型材晶界密度和再结晶占比

Fig.11  Grain boundary density and recrystallization fraction of 

profile extruded under different deformation conditions
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韧性匹配提供了组织基础。

4） 型材截面形状、应变大小、应变速率分布等均对

型材晶粒组织特征产生复杂影响。本研究将 2196铝锂

合金的热变形基本规律与挤压型材工程化验证相结合，

对类似型材研制过程中晶粒组织控制具有参考意义。
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Thermal Deformation and Grain Control of Extruded Profile for 2196 Al-Li Alloy

Li Xiang1,2, Li Hongying1, Tian Yuxing2, Cao Hailong1,2, Niu Guanmei2, Wang Yan3, Rao Mao3, Han Jiaqiang2, 

Liu Cheng2, Zheng Ziqiao1

(1. School of Materials Science and Engineering, Central South University, Changsha 410083, China)

(2. Chinalco Materials Application Research Institute Co., Ltd, Beijing 102209, China)

(3. Southwest Aluminum (Group) Co., Ltd, Chongqing 401326, China)

Abstract: Flow behavior and grain structure evolution were studied for 2196 aluminum-lithium alloy during hot compression deformation. Based 

on extrusion simulation and profile trial production, grain structure control of typical I-shaped thin-walled profiles was achieved. The results show 

that the alloy exhibits excellent hot deformability in a relatively wide parameter range. The dominate mechanism of microstructure evolution is 

dynamic recovery, although some localized dynamic recrystallization is also observed. At lower temperatures (350, 400 ℃) and higher strain rates 

(10 s-1), strain concentration leads to a small amount of local dynamic recrystallization. Compared to experimental compression deformation, the 

larger strain of extrusion process promotes the formation of dynamic recrystallization. The differences of deformation conditions on profile section 

lead to non-homogeneous grain structure. Based on the equipment capability, relatively uniform microstructure be obtained under deformation 

conditions of 430 ℃ and strain rate of 0.005–0.95 s-1 on profile section, while maintaining lower fraction of recrystallization and abundant sub-

grain structure, which is benefit for the strength and toughness matching.
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