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摘 要：研究了搅拌摩擦加工速比因子对Al-3Mg-0.1Sc-0.1Zr合金显微组织、显微硬度和超塑性能的影响。结果表明，随着

速比因子和热输入的增加，搅拌区面积增大，晶粒尺寸变大，动态再结晶更加充分，而搅拌区硬度峰值降低。不同速比因子

加工的合金在温度为475 ℃、应变速率为10–2 s–1的条件下进行拉伸实验时均发生高应变速率超塑性，并观察到3种类型的真

应力-真应变曲线。其中速比因子为4的合金延伸率最高，达到2500%，且在拉伸断裂前产生明显的应变硬化，这将改善常见

的超塑性成形后期应力软化流失现象，表现出较高的工程应用价值。优异的超塑性主要归因于热稳定性好的等轴细晶以及高

比例的大角度晶界组织，基于晶粒长宽比、孔洞演变以及断口侧面形貌分析，各速比因子下合金超塑性变形的主要机制为晶

界滑移。
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1　引 言

Al-Mg合金因具有中等的强度、良好的耐腐蚀性能

以及可焊接性能等被广泛应用于航空航天、汽车及海事

等领域[1]。在Al-Mg合金中添加微量的Sc和Zr元素，铸

造过程中与铝反应生成细小弥散的Al3(Sc,Zr)粒子。这

种粒子与基体共格，热稳定性好，能提供异质形核细化晶

粒组织，热变形时也能有效钉扎晶界，阻止再结晶晶粒粗

大，对合金产生细晶强化和第二相弥散强化[2]。在添加

微量元素的基础上对该合金进一步塑性变形加工，使晶

粒细化至细晶（1~10 μm）、超细晶（<1 μm），有望获得更

加优异的超塑性，甚至是低温、高应变速率超塑性（应变

速率达到10–2 s–1以上）。基于实际生产生活需要，Al-Mg

合金低温、高应变速率超塑性因为其低能源消耗和高生

产效率受到重点关注。剧烈塑性变形工艺是有效的细化

晶粒的加工途径 ，其中搅拌摩擦加工（friction stir 

processing，FSP）工艺具有操作简单、加工材料的微观结

构均匀、致密、细化等特点，可以提升材料的强韧化综合

性能，且容易得到优异的超塑性变形性能[3–4]。相比等通

道角挤压、高压扭转等其他剧烈塑性变形工艺，FSP加工

的合金微观组织中大角度晶界比例更高，更有利于超塑

性变形，也得到了广泛的研究和应用。搅拌摩擦加工参

数旋转速度和行进速度通过影响热输入对加工板材组织

和性能产生重要的影响。一般来说，搅拌摩擦加工过程

对板材的热输入可以通过速比因子（即旋转速度与行进

速度的比，ω/v）来衡量，其物理意义为搅拌头沿搅拌摩擦

加工方向行进单位长度所旋转的圈数，速比因子越大，对

板材的热输入值越高[5]。热输入显著影响搅拌摩擦过程

中再结晶程度和晶粒长大，因此热输入是控制晶粒尺寸

的关键。目前对搅拌摩擦加工态Al-Mg合金的研究大多

数针对中高镁含量（>4.5wt%）的合金，Smolej等[6]研究发

现，搅拌摩擦加工的Al-4.5Mg-0.35Sc-0.15Zr合金比轧制

态合金的超塑性更好，在温度500 ℃、应变速率为10–2 s–1

时拉伸获得最大伸长率 1890%。该研究还发现，轧制合

金拉伸时应力经过开始阶段的快速上升后逐渐下降，说

明拉伸过程中微观结构不稳定；搅拌摩擦加工合金拉伸

时应力比较恒定，说明拉伸过程中微观结构很稳定。由

此可见，变形过程中微观结构的稳定是得到优异超塑性

的关键。此外，较高的镁含量使Al-Mg合金的应力腐蚀

敏感性较大[7]。因此发展搅拌摩擦加工低镁（<3wt%）

Al-Mg合金可以获得更好的耐腐蚀性能，使合金更稳定
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耐用，应用范围也更广阔。然而对低镁Al-Mg合金搅拌

摩擦加工的组织及超塑性能，尤其是高应变速率超塑性

方面的研究仍鲜有报道。

本研究以 Al-3Mg-0.1Sc-0.1Zr 合金为研究对象，通

过设计不同的搅拌摩擦加工速比因子，并结合挤压工艺

在大挤压比的挤压实验基础上对其进行单道次搅拌摩擦

加工实验，旨在研究搅拌摩擦加工速比因子对合金微观

组织以及显微硬度和超塑性能的影响，进而探索优化搅

拌摩擦加工工艺参数和优异的高应变速率超塑性，重点

对合金在不同加工参数下的超塑性变形行为及变形机理

进行分析。

2　实 验

本工作以锻态的Al-Mg-Sc-Zr合金为研究对象，具

体化学成分为 Al-3.06Mg-0.10Sc-0.09Zr-0.04Fe-0.02Si 

（wt%）。合金在 430 ℃均匀化 12 h后水淬，在 420 ℃下

挤压成截面为5 mm×55 mm的板材，挤压速率为5 mm/s，

挤压比为 19。最后进行不同参数和速比因子（如表 1所

示）的单道次搅拌摩擦加工实验，使用到的搅拌头为H13

工具钢，搅拌针为锥形螺纹形状，其根部直径为6 mm，顶

部直径为3.65 mm，针长3.78 mm，倾斜角度为2°。

拉伸样品从搅拌区底部切取，方向平行于搅拌摩擦

加工材料的横向，尺寸如图 1a 所示，其测量段长度

为 4 mm，宽为3 mm，厚度为2 mm，最后机械抛光至厚度

约 1.6 mm。高温拉伸在预实验的基础上，选取 475 ℃、

应变速率为 10–2 s–1最佳拉伸条件进行测试，使用了固定

十字头速度的WDW-100万能测试机器，每一个拉伸样

在设定温度下拉伸时保温 10 min以达到各部分温度均

匀一致。使用型号为MH-5L维氏硬度计，选取横向-法

向上的面（即TD-ND面）对不同搅拌摩擦加工参数的样

品进行硬度实验，实验选用载荷为1.96 N，加载保持时间

为15 s，定点测量硬度如图1b所示。

使用型号为 NIM-100 的金相显微镜（OM）和在

20 kV 下操作并且配备了 HKL 通道电子背散射衍射

（EBSD）系统的 TESCAN MIRA3 场发射扫描电子显微

镜对样品的显微结构进行表征。金相观察的搅拌摩擦加

工样品位置为TD-ND面，EBSD分析的区域为样品搅拌

区（SZ）。用于金相和EBSD分析的样品均在环境温度、

20 V电压条件下用10wt%高氯酸和90wt%乙醇溶液进行

15 s的电解抛光，另外金相样品还使用体积比为193:7的

氟硼酸和水的混合溶液在环境温度、20 V 条件下继

续进行 95 s的覆膜处理。使用截线法测量了晶粒尺寸，

在EBSD取向差分布图中，相邻晶粒间取向差角度大于

15°被定义为大角度晶界，用黑线表示，2°~5°视为小角度

晶界，用灰线表示。

3　结果与讨论

3.1　组织演变

图2展示了不同速比因子搅拌摩擦加工样品横向截

面的金相图。从图中可以看出，母材区（BM）和加工区

出现了明显的界线。搅拌摩擦加工后的组织包含了4个

典型的区域，即由于剧烈搅拌塑性变形和大量热输入而

发生动态再结晶、晶粒细化的“盆”状搅拌区（SZ），受部

分机械搅拌、热循环影响纤维组织条弧化的热机械影响

区（TMAZ），只受热循环影响纤维组织粗化的热影响区

（HAZ）以及几乎没有变化的母材区，4个不同区域的放

大组织图如图3所示。搅拌区截面形状是在力和热的共

同作用下金属流动并发生动态再结晶导致的，搅拌区表

面与轴肩接触，受到轴肩摩擦力最大，热输入和温度最

高，参与塑性流动和再结晶的金属数量最多，所以宽度最

大。沿厚度方向往下受到轴肩的摩擦作用逐渐减小，主

要受到搅拌针的摩擦，温度降低，发生塑性流动的金属数

量减小，搅拌区的宽度也逐渐变小。从图2还可以发现，

随着速比因子的增加，搅拌区面积逐渐增大。这主要是

表1  搅拌摩擦加工参数及速比因子

Table 1  FSP parameters and speed ratio factors

No.

1

2

3

ω/r·min–1

600

400

600

v/mm·min–1

200

100

75

ω/v

3

4

8

Note: ω-rotation speed, v-traveling speed, ω/v-speed ratio factor.
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图1  拉伸样尺寸及硬度测量位置示意图

Fig.1  Schematic diagrams of size of tensile specimen (a) and 

hardness measurement region (b) (WD-welding direction, TD-

transverse direction, ND-normal direction, and SZ-stir zone)

•• 1717



第 55 卷 稀有金属材料与工程

由于速比因子增加，加工过程中热输入增加，搅拌针周围

金属的流动水平提升所致[8]。在图2c中搅拌区下部还观

察到多个半圆弧状的“洋葱环”组织，如图中白色箭头所

示。这种组织特征是由于搅拌摩擦加工使用有螺纹的搅

拌针，在加工过程中材料受到搅拌针螺纹表面的摩擦力

和法向挤压作用下塑性金属沿搅拌针轴向流动迁移形成

的[9–10]。而图 2a和 2b中搅拌摩擦加工的行进速度较大，

搅拌针在搅拌区的停留时间短，热输入低，减少了材料沿

轴向的迁移量，因此没有出现明显的“洋葱环”特征。

各速比因子下搅拌区底部晶粒组织特征及统计结果

如图4和表2所示。从图4中可以看出，不同速比因子加

工的样品均得到了发生动态再结晶的等轴晶组织，平均

晶粒尺寸随速比因子增加而增大。其中速比因子为3和

4的样品晶粒都比较细小均匀，速比因子为8的样品中出

现一些尺寸较大的晶粒，说明随着速比因子和热输入增

加，晶粒生长驱动力增加。同时随着速比因子和热输入

增加，大角度晶界比例增加，动态再结晶进行得更加充

分。对于铝合金这样的高层错能面心立方结构金属，在

搅拌摩擦加工过程中，晶粒细化机理主要为连续动态再

结晶[11]。在剧烈变形作用下产生的大量位错并发生位错

塞积，塞积到一定程度时位错通过攀移和交滑移的方式

重排或湮灭，形成非平衡的小角度晶界以及产生细小的

位错胞和亚晶。连续的变形和热输入使小角度晶界进一

步吸收位错来增大晶界取向差直到转变成大角度晶界，

位错胞和亚晶发展成细小的再结晶晶粒，最终也使得大

角度晶界比例增加。在其他的一些搅拌摩擦加工研究中

也观察到类似的晶粒细化机理和高比例的大角度晶界的

微观组织[12–13]。

3.2　显微硬度

对不同速比因子加工的样品进行定点硬度测量，测

量位置如图 1b所示，二维硬度云图如图 5a~5c所示。从

图5中可以看出，各样品垂直于加工方向横截面上，硬度

呈现出“盆”状的分布，中间搅拌区硬度最高，热机械影响

区硬度次之，热影响区硬度最低。由于不同速比因子样

品的搅拌区都发生了动态再结晶，晶粒细化产生了细晶

强化故硬度最高；热机械影响区由于受机械搅拌和热循

环作用有限，不足以引发动态再结晶，大角度晶界数量

aa bb

cc dd

200200 µm µm

200200 µm µm

200200 µm µm

200200 µm µm

图3  速比因子为3的搅拌摩擦加工样品不同区域的组织

Fig.3  Microstructures of SZ (a), TMAZ (b), HAZ (c), and BM (d) of the FSPed sample at ω/ν=3

aa

bb

cc

11 mm mm

SZSZTMAZTMAZ
      HAZ      HAZ

BMBM

图2  不同速比因子搅拌摩擦加工样品的金相图

Fig.2  OM images of FSPed samples at ω/ν =3 (a), ω/ν =4 (b), and 

ω/ν=8 (c)
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少，故而硬度较低；热影响区组织仅受热循环影响，组织

粗化，使得硬度最低。另外，各参数下样品搅拌区硬度的

最高值多集中在搅拌区底部、后退侧中部以及顶部。通

过对比图3和图4可知，搅拌区底部晶粒最细，这是由于

搅拌区底部搅拌针的搅拌作用更集中，使得该区域金属

变形更剧烈，变形及再结晶产生的细晶强化效果最强。

而顶部由于直接受到轴肩摩擦变形和摩擦热循环的影

响，其动态再结晶程度较高，故也产生较强的细晶强化效

果，使得该区硬度较高。图5d为各加工参数下搅拌区硬

度最高值变化示意图，速比因子为3、4和8的样品最高硬

度分别 79.05、75.60和 75.55 HV，三者硬度值逐渐减小，

但差距不大，由于搅拌区主要产生细晶强化，相似的硬度

值与三者搅拌区晶粒尺寸及大角度晶界比例都相近

有关。

3.3　超塑性变形行为

图6为不同速比因子加工样品的拉伸曲线及拉伸断

裂图，其中图6a所示的真应力-真应变曲线按照曲线的变

化方式可以分为 3种类型。第 1类是速比因子为 3的样

品的拉伸曲线，特点是拉伸过程中先发生硬化后发生软

化，开始阶段的硬化主要来源于位错增殖引起的加工硬

化，后来的软化主要来源于亚晶、位错胞向晶粒的转变，

即小角度晶界持续地吸收位错成长为大角度晶界，以及

孔洞的形成和生长，该类型曲线一般出现在较低温度或

高应变速率情况下[14–15]。第 2类是速比因子为 4的样品

的拉伸曲线，可以分3个阶段，开始阶段由于位错增加而

产生加工硬化，中间硬化和软化达到动态平衡处于应力

稳定阶段，第三阶段曲线发生显著的二次硬化，最高应力

aa bb cc

1010 µm µm1010 µm µm1010 µm µm

111111

101101001001

N
D

N
D

WDWD
TDTD

图4  不同速比因子搅拌摩擦加工样品搅拌区底部的EBSD图

Fig.4  EBSD maps of SZ in FSPed samples at ω/ν =3 (a), ω/ν=4 (b), and ω/ν=8 (c)

表2  不同速比因子搅拌摩擦加工样品平均晶粒尺寸、平均晶界取

向差及大角度晶界比例

Table 2  Average grain size (d), average misorientation angle (θav), 

and high angle grain boundary ratio (fHAGBs) of FSPed 

samples with various ω/ν

ω/ν

3

4

8

d/μm

1.34

1.45

2.14

θav/(°)

34.59

36.53

37.49

fHAGBs/%

85.44

89.87

91.25
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图5  不同搅拌摩擦加工样品的二维硬度云图及搅拌区最高值

Fig.5  2D hardness cloud diagrams of FSPed samples at ω/ν=3 (a), 

ω/ν=4 (b), and ω/ν=8 (c); maximum hardness of SZ (d) (AS 

represents advance side, and RS represents retreat side)
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达到稳定阶段应力的 3倍，这是由于拉伸到高应变时晶

粒的长大造成应变硬化引起的[16–17]。第3类是速比因子

为8的样品的拉伸曲线，特点是先硬化后软化，再发生二

次硬化，微观机制可以理解为第1类曲线和第2类曲线的

第三阶段的复合机制。通常来讲，高温拉伸过程主要受

硬化和软化过程交替影响，硬化作用主要来源于位错增

殖引起的加工硬化和因晶粒生长引起的二次应变硬化，

软化作用主要来源于动态回复、再结晶、孔洞等缺陷对应

力的稀释等[18–19]。整个过程中，硬化和软化始终是竞争

和平衡的关系，综合下来表现出不同类型的应力-应变曲

线。二次应变硬化同拉伸起始阶段的位错增殖引起的硬

化不同，一般易出现在具有较高大角度晶界比例的搅拌

摩擦态铝合金中，起始较高的大角度晶界比例使得软化

动力减少，再加上高温下晶粒生长引起的应变硬化，从而

使硬化作用占据主导地位，在拉伸后阶段表现出应力上

升特点。从图6a中可以看到速比因子为4和8的样品对

应的拉伸曲线，在拉伸断裂前均产生强烈的硬化，这能改

善和弥补超塑性成形后期应力的软化流失，表现出一种

高的工程应用价值。

如图 6b所示为不同速比因子加工样品拉伸断裂后

的直观图，从图中可以看出所有速比因子的拉伸样都展

示了均匀的变形，断口无明显缩颈，虽然3种样品拉伸变

形的微观机制有所不同，但最终的延伸率都超过了

1000%，显示出优异的高应变速率超塑性能力，其中速比

因子为 4 的拉伸样品超塑性最好，达到了 2500% 的延

伸率。

3.4　超塑性变形机理

图7所示为各加工参数下拉伸样品断裂后侧面的晶

粒组织，速比因子为3、4和8的样品平均晶粒尺寸分别为

5.21、5.43和 5.73 μm，对比图 4，可以看出高温拉伸后晶

粒都发生了一定的长大。虽然不同速比因子的样品拉伸

断裂后平均尺寸相似，但是从图7a和7c中可以看到速比

因子为 3和 8的样品中部分晶粒长得比较粗大，而图 7b

中速比因子为4的样品中绝大多数晶粒都还处在细晶水

平。说明速比因子为 4的样品热稳定性很好，有利于获

得最佳超塑性。各样品中部分晶粒沿变形方向有少量伸

长，部分晶粒仍接近等轴状，通过测量晶粒径向尺寸和横

向尺寸得出各参数下晶粒的平均长宽比如表3所示。不

同参数下晶粒的长宽比在1.18~1.70之间，该值在超塑性

合金中表明晶界滑移对总变形有着显著的贡献[20–21]。

图 8所示的晶界取向分布图中，各加工参数下拉伸

样品断裂后晶界取向差分布均趋近于Mackenzie随机分

布（图 8黑色实线所示），这种近似的Mackenzie分布被

认为与广泛的晶界滑移有关[22–23]。其中速比因子为3、4

aa bb cc
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N
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N
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图7  各速比因子搅拌摩擦加工样品拉伸断裂后的EBSD图

Fig.7  EBSD maps of FSPed samples at ω/ν=3 (a), ω/ν=4 (b), and ω/ν=8 (c) after tensile fracture (ND-normal direction and DD-deformation 

direction)

ω/v=8, δ=1750%

ω/v=4, δ=2500%

ω/v=3, δ=1270%

Untested 4 mm

b

图6  搅拌摩擦加工样品在475 ℃、应变速率为10–2 s–1拉伸的真应力-真应变曲线和拉断后样品图

Fig.6  True stress-true strain curves (a) and tensile fracture diagrams (b) of FSPed samples tested at 475 ℃ with strain rate of 10–2 s–1
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和 8的拉伸断裂样品的大角度晶界比例都很高，分别达

到了 94.07%、96.53%、95.98%，说明高温拉伸过程中，相

对较长的变形时间使组织得以充分动态再结晶，最终生

成了高比例的大角度晶界和逐渐趋于Mackenzie随机分

布的晶粒组织。此外，基体中的 Al3(Sc,Zr)粒子也能有

效抑制高温拉伸时晶粒长大，提高晶粒组织稳定性，促

进晶界滑移[24]。

图 9 分别为不同搅拌摩擦加工速比因子下拉伸样

上的孔洞生长及断口侧面的形貌图，从图 9a~9c 中可

以看出各参数下孔洞生长呈现出不规则、锯齿型形

状，同时孔洞沿拉伸方向串联滋长，这种情况表明了

超塑性变形中塑性变形控制的孔洞生长机理[25–27]，该

机理通常被认为是广泛的晶界滑移的结果[28–29]。通过

对不同搅拌摩擦加工参数拉伸样的孔洞含量进行统

表3  不同速比因子搅拌摩擦加工样品拉伸断裂后的晶粒长宽比和

孔洞含量比例

Table 3  Grain aspect ratio and cavity proportion of FSPed 

samples with various ω/v after tensile fracture 

ω/n

3

4

8

Grain aspect ratio

1.70±0.20

1.32±0.17

1.18±0.23

Proportion of cavities/%

7.74±0.42

8.06±0.53

8.28±0.66

图8  各速比因子搅拌摩擦加工样品拉伸断裂后的晶界取向差分布

Fig.8  Grain-boundary misorientation angle distributions of FSPed samples at ω/ν=3 (a), ω/ν=4 (b), and ω/ν=8 (c) after tensile fracture 
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图9  各速比因子样品拉伸断裂后的孔洞及断口侧面形貌图

Fig.9  Cavities (a–c) and cross-sectional views (a1–c1) of fracture samples at ω/ν=3 (a, a1), ω/ν= 4 (b, b1), and ω/ν=8 (c, c1)
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计，得出各参数下的孔洞面积占比如表 3所示，可以看

出孔洞含量跟拉伸样的变形有关，基本上变形越大，

孔洞沿拉伸方向串联滋长的趋势越大，速比因子为 4

的样品的大多数孔洞都形成串联，而另外 2 个样品还

有较多的独立孔洞。但总体上孔洞生长维持在一个

较低的水平（面积含量占比＜9%），这是材料具有较高

延伸率的原因之一，同时也可以解释材料由于低的孔

洞面积占比，超塑变形时在没有大幅缓解应力集中的

情况下，发生二次应变硬化的原因。图 9a1~9c1中断口

侧面的形貌图直观地显示了相邻晶粒沿晶界产生了

明显的滑动，进一步说明了各搅拌摩擦加工参数下材

料超塑性变形时晶界滑移是主导的变形机制。

4　结 论

1）改变搅拌摩擦加工参数，随着速比因子的增加，搅

拌摩擦加工区面积增大，晶粒尺寸逐渐变大，动态再结晶

更加充分，得到更高比例的大角度晶界组织。

2）搅拌区硬度峰值随速比因子和热输入的增加稍微

降低，但差距不大。各参数下搅拌摩擦加工区硬度分布

有统一的分布规律，搅拌区硬度最高，热机械影响区次

之，热影响区硬度最低。其中搅拌区硬度峰值多集中在

搅拌区底部、后退侧。

3）速比因子为 4 的加工材料的超塑性最好，在

475 ℃、10–2 s–1条件下获得了2500%高应变速率超塑性，

这主要得益于热稳定性高的等轴细晶以及高比例的大角

度晶界组织。各加工参数下材料超塑性变形的主要机制

为晶界滑移。
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Microstructure and High-Strain-Rate Superplasticity of Friction Stir Processed 

Al-Mg-Sc-Zr Alloy with Low Magnesium Content

Mei Lin1, Sun Yongbo2, Xie Jing2, Chen Xingpin2

(1. Guangxi Key Laboratory of Multidimensional Information Fusion for Intelligent Vehicles, Guangxi University of Science and Technology, 

Liuzhou 545006, China)

(2. International Joint Laboratory for Light Alloys (MOE), Chongqing University, Chongqing 400044, China)

Abstract: The effect of speed ratio factor of friction stir processing on microstructure, microhardness and superplasticity of Al-3Mg-0.1Sc-0.1Zr 

alloy was investigated. The results show that with the increase in speed ratio factor and heat input, the area of stir zone and the grain size are 

increased, the dynamic recrystallization is more complete, while the peak hardness in stir zone is decreased. All alloys processed at different speed 

ratio factors show high-strain-rate superplasticity when they are tensile-tested at 475 ℃ with strain rate of 10–2 s–1. Three types of true stress-true 

strain curves are observed during tensile tests. The optimal elongation of 2500% is achieved in the alloy processed with a speed ratio factor of 4, 

and significant strain hardening occurs before tensile fracture, which improves the common softening loss of stress at the later stage of 

superplastic forming, implying high engineering application value. The outstanding superplasticity is mainly attributed to equiaxed fine grains 

with excellent thermal stability and a high proportion of high angle grain boundaries. Based on the analysis of grain aspect ratio, cavity evolution, 

and morphology of fracture profile, the dominant mechanism of superplastic deformation under all speed ratio factors is grain boundary sliding.

Key words: Al-Mg-Sc-Zr alloy; friction stir processing; speed ratio factor; high-strain-rate superplasticity; grain boundary sliding
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