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摘  要: 以终轧温度为 300℃的 5xxx 铝合金热轧厚板为研究对象，系统研究了不同退火工艺（300~500℃，0.5~8 h）对其微

观组织、力学性能与电导率的影响。结果表明，提高退火温度显著促进了表层的再结晶过程，而心部再结晶进程相对滞后。

表层因高位错密度和充分的动态回复，退火时主要发生以亚晶合并长大为主的连续再结晶；而心部因储能较低、形核位置少，

主要以不连续再结晶为主。450℃保温 2h 后，表层再结晶分数达 66.6%，心部仅为 18.9%。随着退火温度升高，硬度、强度

下降，伸长率与电导率上升。保温时间对力学性能影响较小，2h 为较优选择。本研究揭示了热轧厚板在退火过程中表层与心

部再结晶行为差异的机制，为优化退火工艺提供理论依据。 
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5xxx 系列铝合金（Al-Mg 系）因其优异的耐腐蚀性、

中高等强度、良好的成形性和焊接性能，被广泛应用于

船舶制造、汽车车身板、压力容器以及各种结构件等领

域[1, 2]。因热轧作为铝合金板材制备的关键热机械处理工

艺，能够有效破碎铸态组织中的粗大晶粒与难溶第二相，

消除显微裂纹，将合金组织转变为致密的变形组织，从

而显著改善其加工性能[3]。然而，热轧态厚板通常存在

组织不均匀性。由于铝合金板材与轧辊的摩擦与不均匀

变形，板材表层会因大变形量而形成强烈的变形织构并

储存较高的变形能，而心部变形量较小，储存能较低，

导致其再结晶行为与表层存在显著差异[4, 5]。这种组织不

均匀性严重制约了热轧板材的综合性能，因此再结晶退

火成为关键后续工序，其核心是通过调控再结晶进程，

获得均匀稳定的微观组织，进而优化材料力学性能与服

役可靠性。并且由于铝合金轧板常应用于船舶、压力容

器等，材料的耐腐蚀性至关重要。而电导率是反映材料

内部缺陷（如位错、空位）、残余应力和第二相分布的

重要指标，电导率偏低通常意味着材料内部缺陷多、应

力残留大，在服役过程中易因应力集中引发腐蚀或疲劳

失效。再结晶过程中，位错的湮灭、亚晶界的演变及内

应力的释放，可改善基体点阵电场的均匀性，降低电子

散射概率，从而提升电导率，为工业生产提供可量化的

质量判据[3]。 

为实现上述性能优化目标，针对性开展再结晶退火

工艺调控是有效手段，其核心在于通过优化温度、保温

时间等参数，平衡再结晶程度与晶粒尺寸，避免组织过

度粗化[6-8]。Kong[9]等人通过“动态加热”这一新型非等温

退火工艺来调控 7B50铝合金再结晶过程与第二相行为，

长条晶粒内部因热激活和应力作用，发生大量位错增殖

与缠结，形成亚晶界。这些小角度亚晶界通过持续吸收

位错，最终形成尺寸更均匀、界面更清晰的亚结构，使

得材料在保留强度的同时提升塑性；Pan[10]等人以以

Al-5.0Mg-3.0Zn 合金为研究对象，通过固溶时效处理，

探究 Sc 元素对材料性能的影响，发现 Sc 能同基体形成

共格 Al3(Sc1₋ₓ,Zrx)相，从而弱化晶界析出相连续性、窄

化无析出带宽度。Zhang 等人[11]发现，Al₆Mn 随退火时

间延长和温度升高呈现分散态（≤80nm 纳米颗粒）、初

始粗化态（200-600nm 板状/菱形）、剧烈粗化态（0.5-1μm
棒状)三种状态；分散态纳 Al₆Mn 通过钉扎效应提升热稳

定性；同时，通过单步均质退火可调控 Al₆Mn 为初始粗

化态，实现强度和塑性的平衡。 
当前关于铝合金退火过程中再结晶行为的研究已取

得一系列进展，研究表明，再结晶过程受退火温度、保

温时间、变形量及合金成分等多种因素影响[12]。Zang 等

人[13]指出调控热轧总变形量能够为再结晶提供充足形

变储能，变形量越大，位错密度越高，形变储能越充足，
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再结晶形核驱动力越强。Kamantsev 等人[14]以 2024 铝合

金作为研究对象，发现在高于 400℃退火温度后，铝合

金的硬度显著提高，此温度下再结晶动力学快，无需延

长时间即可实现晶粒等轴化；延长保温时间可补偿低温

下再结晶动力学的不足，让合金在更低温度下形成等轴

晶粒。Ren 的研究团队[15]对不同终轧温度的 6061 铝合

金热轧板材进行退火实验,发现更高的终轧温度板材在

热轧中使动态再结晶充分，导致后续退火的再结晶驱动

力不足，且可热处理强化的 6061 铝合金在高温退火时会

发生淬火效应，其强化效果超过再结晶软化效果；此外，

6061 铝合金热轧时以动态回复为主（层错能高），退火

后仍保留轧制纤维组织，且终轧温度越低，退火后晶粒

尺寸越小。然而，显微组织如何影响热轧 5xxx 合金在退

火过程中，尤其是表层与心部形成差异化再结晶组织的

具体机制，尚需进一步阐明。 
本研究以终轧温度为 300℃的 5xxx系铝合金热轧厚

板为研究对象，旨在系统深入地揭示退火工艺对其再结

晶行为与性能的影响规律。 

1  实验材料与方法 

本次实验采用的 5xxx铝合金热轧板材牌号为 5083，
终轧温度 300℃，厚度 6mm，具体合金成分如表 1 所示。 

 
表 1  5xxx 铝合金化学成分（质量分数%） 

Table 1 Chemical composition of 5xxx aluminum alloy (mass 

fraction%) 

Elment Mg Mn Cr Fe Si Zn Ti Cu Al 

Wt.% 4.65 0.70 0.10 0.25 0.15 0.05 0.05 0.05 Bal. 

 

沿 5xxx 铝合金热轧厚板的轧制方向-法线方向

（RD‑ND）纵截面，截取全厚度试样并进行分组。采用

ZS‑QCX‑04 型箱式电阻炉对试样进行退火处理，具体工

艺参数见表 2（不同退火温度与保温时间组合）。试样

在炉温达到设定温度后放入，保温结束后取出空冷。5
系铝合金热轧过程中通常在＞300℃下能发生动态再结

晶[16-18]，相比于低温需要过长保温时间才能实现有效软

化，高温（如 450℃）又容易导致强度过度下降，350℃
是一个较为均衡的工艺窗口。故本研究固定退火温度为

350℃，并在此条件下系统考察了 0.5~8h 不同保温时间

的影响。 
表 2  5xxx 铝合金热轧板的退火制度 

Table 2 The annealing schedule for 5xxx aluminum hot-rolled plate 

退火温

度/℃ 
300 350 350 350 350 350 400 450 500 

保温时 2 0.5 1 2 4 8 2 2 2 

间/ h 

金相观察实验从热轧板上切割的小块铝合金试样，

经 400#、800#、1200#、2000#碳化硅砂纸逐级湿磨后，

采用 W1.5 金刚石抛光膏在抛光机上进行机械抛光，直

至表面无划痕、呈镜面状态；随后采用凯勒试剂（体积

分数：1% HF + 1.5% HCl + 2.5% HNO₃ + 95% H₂O）在

室温下腐蚀 15~20s，腐蚀后立即用去离子水冲洗干净并

吹干。使用 Olympus - DSX500 光学显微镜在明场模式下

观察表层（距表面 0.5mm 处）及心部（板材厚度中心位

置）的显微组织，并通过 Image-ProPlus 软件统计晶粒尺

寸、变形组织与再结晶组织的面积占比，分析退火工艺

对组织形貌的影响。 
SEM 表征使用 Sirion200 场发射扫描电子显微镜观

察表层及心部的第二相分布、形貌特征，配备牛津仪器

X - MaxN80T 型能谱仪，加速电压 20.0kV，探测区域选

取 SEM 观察到的亮白色相、暗黑色相及其周围基体区

域。使用 Sirion200 场发射扫描电子显微镜配备的 EBSD
系统进行测试，加速电压 20kV，工作距离 15mm，扫描

步长设置为 0.5μm（表层）和 1.0μm（心部），扫描区

域为 100μm × 100μm（表层）和 200μm × 200μm（心部）。

通过 Channel5 软件对 EBSD 数据进行分析，生成极图

（/）、取向差分布图（MDMs）、Kernel 平均取向差（KAM）

图，统计小角度晶界（LAGBs，2°~15°）与大角度晶界

（HAGBs，≥15°）的比例、平均取向差角、局部取向差

分布，计算再结晶分数，揭示表层与心部的再结晶形核

机制、晶粒取向演变规律。 
使用维氏硬度计测试退火后试样硬度，每个试样在

轧制面选取 5 个均匀分布的测试点，取平均值作为该试

样硬度。电导率参考 GB/T 32791-2016《金属材料电导

率测量方法》使用电导率测量仪进行测试。室温拉伸性

能测试在 DDL100 电子万能拉伸试验机上面以 3mm/min
的拉伸速率进行，拉伸试样依据 GB/T 16865-2023《变

形铝、镁及其合金加工制品拉伸试验用试样及方法》，

沿板材轧制方向（RD）截取矩形比例拉伸试样，试样厚

度与板材原始厚度一致（6.0mm），原始标距为 50mm，

平行段宽度为 12.5mm，过渡半径≥30mm,每个退火工艺

组制备 5 个平行拉伸试样。 

2 实验结果分析讨论 

2.1  退火温度对微观组织的影响 
图1展示了5xxx铝合金热轧板材在不同退火温度下

保温 2h 后的纵截面金相组织。由图 1a 可见，300℃退火

后板材表层的组织晶粒沿轧向（RD）明显拉长呈带状变

形组织特征，并开始出现少量再结晶晶粒，存在大量变

形亚结构。晶粒尺寸测量结果表明，其长度平均为
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57.6μm，宽度 22.8μm。相比之下，心部组织（图 1b）
拉长更为显著，呈现典型的纤维状形态，再结晶迹象微

弱。这直接反映了热轧引入的形变储能梯度：表层因剪

切变形更大，储存了更高的畸变能，为再结晶提供初始

驱动力；而心部储能较低，初始阶段以回复为主[19]。当

退火温度升至 400℃时（图 1c），表层部分再结晶晶粒

沿原变形晶界形核并显著长大，仍保持明显的方向性，

大部分的长条状变形组织基本消失。此时晶粒宽度基本

不变（23.1μm），而长度增长至 74.5μm。心部组织（图

1d）进一步演变，部分纤维组织合并、宽化，且在纤维

边界处出现更多细小晶粒，但相较于表层，再结晶晶粒

尺寸与数量更低，体现出“表层-心部”的再结晶梯度，这

与变形储能差异相关。进一步提高退火温度至 500℃（图

1e），高温加速了再结晶动力学，表层形成粗大的等轴

晶，部分晶粒尺寸达到 72.1μm（长）×28.1μm（宽），

同时出现较多均匀的等轴晶粒，心部（1f）也出现部分

再结晶，但组织均匀性仍远低于表层。这种随温度升高

的演变差异，根源在于表层与心部再结晶驱动力与形核

机制的不同。 
 

 
图 1 不同退火温度下 5xxx 铝合金板材的显微组织(a)300℃2h 表

层;(b)300℃2h 心部;(c)400℃2h 表层;(d)400℃2h 心部;(e)500℃2h

表层;(f)500℃2h 心部 

Fig.1 Microstructure of 5xxx aluminum alloy sheet at different 

annealing temperatures (a) surface at 300℃ for 2 h; (b) 

center at 300 ℃ for 2 h; (c) surface at 400 ℃ for 2 h; (d) 

center at 400 ℃ for 2 h; (e) surface at 500 ℃ for 2 h; (f) 

center at 500 ℃ for 2 h. 

 
图2为经不同温度退火并保温2h后试样的扫描电镜

图像。通过 SEM 观察分析第二相发现，退火板材中主

要存在两种衬度不同的相：一种呈不规则亮白色（如图

b-Point 1），另一种为暗黑色(如图 b-Point 2）。对图中

两点处进行扫描分析，结果如图 3 所示，可以看出亮白

色相均为富 Fe、Mn 相，而暗黑色相则为 Mg2Si 相。观

察到的亮白色富 Fe、Mn 相与暗黑色 Mg2Si 相，其分布

特征与文献报道一致[20]。在 5xxx 铝合金中，这类第二

相粒子的演变对再结晶过程具有双重作用：一方面，粗

大的富 Fe、Mn 相可作为‘粒子激发形核（PSN）’位点，

促进再结晶形核；另一方面，细小弥散的第二相通过

‘Zener 钉扎效应’阻碍晶界迁移，抑制再结晶晶粒长大
[21]。退火初期，表层的 PSN 效应可能主导；随温度升高，

第二相溶解导致钉扎力减弱，表层晶界得以快速迁移并

粗化。心部第二相尺寸更大、分布更具方向性，其持续

的钉扎作用是抑制心部再结晶晶粒长大、保持组织方向

性的关键因素。 
 

 
 

图 2 不同退火温度下 5xxx 铝合金板材的 SEM 图(a)300℃2h 表

层;(b)300℃2h 心部;(c)400℃2h 表层;(d)400℃2h 心部;(e)500℃2h

表层;(f)500℃2h 心部 

Fig.2 SEM of 5xxx aluminum alloy sheet at different annealing 

temperatures (a) surface at 300℃ for 2 h; (b) center at 300 ℃ for 2 h; 

(c) surface at 400 ℃ for 2 h; (d) center at 400 ℃ for 2 h; (e) surface at 

500 ℃ for 2 h; (f) center at 500 ℃ for 2 h. 

 

图 3 能谱成分分析（a）Point 1;（b）Point 2 

Fig. 3 EDS compositional analysis: (a) Point 1; (b) Point 2 

 

结合 Image-ProPlus 软件对富 Fe、Mn 相面积占比的

统计结果（图 4）可见如图所示，在所有条件下，表层

第二相面积分数均高于心部，且随温度增加，表层的溶
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解速率更快，300℃时，表层与心部第二相面积分数分别

为 1.52% 和 0.82%；随着退火温度升高，表层亮白色第

二相逐渐固溶至基体，数量降至 0.87%（500℃时），而

板材心部随着退火温度的变化影响较小，仅降低 0.21%，

但第二相仍沿轧向（RD）保持明显的方向性分布，且尺

寸较大的第二相颗粒难以完全溶解。 
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图 4 不同退火温度下 5xxx 板材中富 Fe、Mn 相的面积占比 

Fig.4 Area fraction of Fe- and Mn-rich phases in the 5xxx sheet at 

different annealing temperatures 

 
第二相粒子对再结晶过程具有显著影响，其作用机

理具有双重性：一方面，粗大（>1μm）的第二相粒子在

变形过程中引起位错塞积和应变局部化，促进粒子刺激

形核（PSN），成为再结晶的核心；另一方面，细小、

弥散分布的第二相粒子（如 Al6Mn）通过 Zener 钉扎效

应，阻碍晶界迁移，抑制再结晶晶粒长大[22-24]。该双重

作用机制与在高强铝合金中观察到的规律一致，粗大第

二相可作为形核点，而纳米级弥散相则通过强烈的

Orowan 绕越或 Zener 钉扎效应阻碍位错运动和晶界迁

移，从而影响再结晶过程与力学性能[25-27]。本研究中所

观察到的富 Fe、Mn 相，在退火初期可作为形核点，但

随着温度升高和保温时间延长，部分第二相溶解，钉扎

作用减弱，从而允许再结晶晶粒进一步粗化。 
图 5 为铝合金热轧板材在不同退火温度下保温 2h

后表层的 IPF 图。热轧态（图 5a,d）最显著的特征是极

高比例的小角度晶界（LAGBs，占比 84%），这直接证

实热轧在表层积累了高位错密度，并形成了复杂的位错

和亚晶结构，LAGBs 比例略降至 82.4%，平均取向差角

由 8.41°微增至 8.95°，表明退火初期主要发生位错重排

和亚晶规整化的深度回复过程。此时，IPF 图中可见原

始变形组织内部开始出现一些细小的、取向差异明显的

新晶粒（如图 5b 中箭头所示）。这些晶粒并非源于原始

大角度晶界的弓出，而更可能是由变形基体中取向差较

大的亚晶通过合并与旋转演变而来，是连续再结晶的初

始阶段。 
当退火温度升高至 450℃时（图 5c,f），表层 LAGBs

比例进一步降至 64.5%，平均取向差角跃升至 16.7°，大

量亚晶通过持续吸收位错，使其界面取向差持续增大，

最终转变为大角度再结晶晶界。新生再结晶晶粒多为等

轴状，并逐渐吞并周围的变形基质。这一 “亚晶逐渐长

大并转化为新晶粒”的过程，是连续再结晶的典型机制，

正是热轧过程中赋予了表面高形变储能以及丰富的亚结

构，为连续再结晶提供了充足了核心位点。[28] 
 

 
图 5 不同退火温度下 5xxx铝合金板材表层的EBSD的 IPF 图和取

向差分布图(a,d)热轧;(b,e)350℃2h;(c,f)450℃2h 

Fig.5 IPFs and MDMs of EBSD for the surface of 5xxx series 

aluminum alloy sheets at different annealing temperatures (a, 

d) hot-rolled; (b, e) annealed at 350℃ for 2h; (c, f) annealed 

at 450℃ for 2h 

 
图 6 展示了退火板材表层的 KAM 图及再结晶程度

统计。热轧态相比，经 350℃和 450℃退火后，材料内

部高局部取向差区域比例明显下降，表明晶格畸变与位

错逐渐得到释放。在 350℃退火后，再结晶组织比例未

见显著增加（由 26.0%微增至 27.2%），而变形组织比

例由 38.0%降至 35.0%。当退火温度升至 450℃时，再结

晶组织比例大幅提升至 66.6%，变形组织降至 29.6%，

亚结构比例从初始的 35.9%急剧下降至 3.8%。 
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图 6 不同退火温度下 5xxx 铝合金板材表层的KAM图和再结晶统

计情况(a)热轧;(b)350℃2h;(c)450℃2h;(d)再结晶统计（e）KAM 值

色标 

Fig.6 KAM and recrystallization statistics of the surface of 5xxx 

series aluminum alloy sheets at different annealing 

temperatures (a) hot-rolled; (b) annealed at 350℃ for 2h; 

(c) annealed at 450℃ for 2h; (d) recrystallization statistics; 

（e）KAM value color scale 

 

图 7 展示了铝合金热轧板材心部在不同退火温度下

保温 2h 后的显微组织 IPF 图。与热轧态相比，350℃退

火后的心部仍以不均匀分布的长条状纤维组织为主，但

纤维宽度略有增加；值得注意的是，部分原始大角度晶

界或粗大第二相粒子附近出现孤立分布的短纤维状椭圆

形新晶粒（图 7b 黑色箭头处），这些新晶粒与变形基体

界面清晰、内部取向均匀（对应图 8b 中低 KAM 值深蓝

色区域），表明其通过形核-快速生长机制形成。此外，

除晶粒内部广泛分布的小角度晶界外，部分小角度晶界

还沿纤维晶界分布（图 7b 红色箭头处）。退火温度升至 
450℃时，长纤维晶粒间形成更多由短纤维晶粒构成的晶

带，且该区域未观察到小角度晶界。 
与表层显著不同，心部在 450℃退火后仍保留大量

小角度晶界（LAGBs）和纤维组织（图 7e,f），再结晶

分数仅为 18.9%（图 8d）。其核心原因在于心部形变储

能低，缺乏可演变的亚晶核心，再结晶过程高度依赖原

始大角度晶界或粗大第二相粒子等少数高储能区域形

核，新晶粒通过大角度晶界快速迁移（不连续再结晶）

优先生长。同时，心部晶界上大量细小弥散的第二相粒

子（图 2、图 12）产生强烈的 Zener 钉扎效应，显著阻

碍晶界广泛迁移，导致再结晶组织难以均匀化，最终保

留了更多纤维状形貌特征。 
上述现象表明，心部因形变储能较低，缺乏足够多

可演变的亚晶核心。再结晶过程高度依赖于少数高储能

区域，如原始晶界或粗大粒子周围，在这些位置形核后，

新晶粒通过大角度晶界的快速迁移（不连续再结晶）优

先长大。同时，心部晶界上大量细小弥散的第二相粒子

（图 2, 图 12）产生的 Zener 钉扎效应，也显著抑制了

晶界的广泛迁移，使得再结晶组织难以均匀化，从而保

留了更多的纤维状形貌特征。” 
 

 
图 7 不同退火温度下 5xxx铝合金板材心部的EBSD的 IPF 图和取

向差分布图(a,d)热轧;(b,e)350℃2h;(c,f)450℃2h 

Fig.7 IPFs and MDMs of EBSD for the center of 5xxx series 

aluminum alloy sheets at different annealing temperatures (a, 

d) hot-rolled; (b, e) annealed at 350℃ for 2h; (c, f) annealed 

at 450℃ for 2h 

 

图 8 是经过退火处理后的板材心部 KAM 图。发现

退火后的板材心部代表低 KAM 值的深蓝色区域皆位于

短纤维晶粒内，这表明短纤维晶粒的形成也消耗了大量

的位错。推测这些短纤维晶粒是沿轧制方向拉长的再结

晶晶粒，这与前文分析表层的 IPF 图时的结论相一致。

图 8d 显示了板材经过不同温度退火处理后的心部再结

晶程度，随着退火温度的升高，变形组织由 78.7%逐步

减少至 61%，相对的亚结构与再结晶组织含量逐渐增加

（分别由 13.0%增至 19.9%和由 8.0%增加至 18.9%），

并且注意到，退火温度从 350℃提升至 450℃时，再结

晶的占比增长明显要高于回复组织的增加，这表明随着

退火温度的增加，再结晶过程逐步取代静态回复占据主

导地位。 
与表层不同，心部在 450℃退火后仍保留大量

LAGBs 和纤维组织（图 7e,f），再结晶分数低（图 8d）。

心部因形变储能较低，缺乏足够多可演变的亚晶核心，

再结晶过程主要依赖于少数高储能位置（如原始大角度
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晶界或粗大第二相粒子处）发生形核。新晶粒一旦形成，

便通过大角度晶界的快速迁移生长。然而，该过程同时

受到晶界上细小弥散第二相粒子强烈的 Zener 钉扎效应

抑制，导致晶界迁移受阻，再结晶组织难以均匀发展，

因而整体组织演变严重滞后于表层。 

 
图 8 不同退火温度下 5xxx 铝合金板材心部的KAM图和再结晶统

计情况(a)热轧;(b)350℃2h;(c)450℃2h;(d)再结晶统计;（e）KAM 值

色标 

Fig.8 KAM and recrystallization statistics of the center of 5xxx series 

aluminum alloy sheets at different annealing temperatures 

(a) hot-rolled; (b) annealed at 350℃ for 2h; (c) annealed at 

450℃ for 2h; (d) recrystallization statistics; （e）KAM 

value color scale 

 
2.2 退火温度对力学性能与断口形貌的影响 

在不同退火温度下保温 2h 后，检测板材轧制面的硬

度，其结果见图 9a。在 350℃及以下退火时，硬度由热

轧态的 89.7HV 迅速降至 81.6HV。在 350~450℃时，硬

度变化平缓，450℃时硬度为 79.6HV。500℃时硬度进一

步下降至 76.5HV。这种变化与表层再结晶进程密切相

关。轧制面作为与轧辊接触的表面，再结晶最为优先，

导致硬度在 350℃附近即出现大幅下降。随着退火温度

的升高，电导率呈现逐渐增加后平稳的趋势（图 9b），

由热轧态的 26.3%IACS 增长至 450℃下的 27.5%IACS。
这一变化的核心机理是退火过程中回复与再结晶导致的

形变缺陷湮灭：位错密度下降、亚晶界减少或转变为大

角度晶界，这些缺陷作为电子散射中心的密度显著降低，

从而提升了电导率[29]。拉伸性能如图 9c 所示。随着退

火温度升高，板材的抗拉强度（UTS）和屈服强度（YS）
逐渐降低，伸长率（EL）则缓慢升高。在 300~400℃退

火，抗拉强度由 323MPa 缓慢降低至 314MPa，屈服强

度由 186MPa 降低至 161MPa，伸长率则从 19.3%升至

21.9%。温度升至 450℃时，强度快速下降（抗拉强度

304MPa，屈服强度 141MPa），伸长率升高至 24.6%。

500℃时，强度进一步缓慢降低，伸长率稳定在 25.2%。

强度的下降主要源于两方面：一是表层再结晶区‘加工硬

化效应’的完全消除；二是心部回复过程中位错重排与密

度下降。前者贡献更大，这解释了为何在 450℃时，当

表层再结晶分数急剧上升（图 6d），强度和硬度也出现

显著下降（图 9a,c）。电导率的上升（图 9b）与晶体缺

陷（尤其是位错）密度的下降直接相关。回复与再结晶

过程消除了作为强电子散射中心的形变缺陷，降低了电

子散射概率。 
 

 
图 9 5xxx 铝合金的热轧板材在不同退火温度下的性能变化(a)硬

度;(b)电导率;(c)拉伸性能 

Fig.9 Property variations of hot-rolled 5xxx series aluminum alloy 

sheets at different annealing temperatures(a) hardness; (b) 

electrical conductivity; (c) tensile properties 

 

图 10 为热轧板材经过不同退火温度处理的样品室温拉

伸断裂后的形貌图。断口形貌的演变是微观组织变化的

直接反映，热轧态的解理断面源于脆性第二相或严重变

形带。与热轧态相比，退火处理后的试样断口中，象征

脆性断裂的准解理面近乎消失，而表征韧性断裂的等轴

状韧窝数量显著增加，断裂模式转变为韧性断裂。经

350℃退火后（图 10b,e），断口中大韧窝与小韧窝交叉

分布，反映了晶粒度的不均匀性。在 450℃下（图 10c,f）
退火后，表层的等轴再结晶晶粒提供了均匀塑性变形能

力，此时，表层再结晶分数已高达 66.6%（图 6d），为

均匀塑性变形提供了基础，促使微孔洞在各晶粒界面处

均匀形核长大，形成等轴韧窝[28]。同时，第二相的溶解

减少了微裂纹的萌生点，使得韧窝加深、材料局部抗失

稳能力增强，从而提高塑性提高，对应了图 9c 中伸长率

从 19.3%（热轧态）提升至 24.6%，并且韧窝尺寸的增

大与再结晶晶粒的粗化趋势一致。 
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图 10 不同退火温度下 5xxx 铝合金板材拉伸断口形貌图(a, d)热

轧;(b, e)350℃2h;(c, f)450℃2h 

Fig.10 Fracture morphology of 5xxx series aluminum alloy sheets 

under tensile testing at different annealing temperatures (a, d) 

hot-rolled; (b, e) annealed at 350℃ for 2h; (c, f) annealed at 450℃ 

for 2h 

 

2.3  保温时间对组织与性能的影响 
图 11为板材在 350℃退火温度下保温不同时间的金

相图片。经退火保温 0.5h 后（图 11a），表层组织中变

形组织由于轧制变形量大，热轧破碎后的许多细小变形

晶粒并未完全转变为再结晶晶粒。从微观机制来看，再

结晶过程需要一定的时间来形核与长大，0.5h 的保温时

长尚未满足变形组织完全再结晶的条件。测量其晶粒尺

寸结果表明长度为 61.3μm，宽度为 21.9μm。延长保温

时间至 2h，表层的再结晶晶粒进一步长大，其长度增至

63.74μm，但未出现粗化现象，由于心部形变储能较低，

再结晶驱动力不足，因此延长保温时间主要促进了回复

过程，而非显著的再结晶形核与长大。观察保温 8h 的金

相组织，表层的再结晶晶粒尺寸略微增长至 64.6μm，心

部组织粗化更为明显。综合来看，在 350℃退火时，保

温 2h 足以使再结晶充分进行而不引起晶粒的显著粗化，

从而实现了强度与塑性的稳定化。 
 

 
图 11 350℃退火温度下不同退火保温时间下热轧 5xxx铝合金的显

微组织(a)0.5h 表层;(b)0.5h 心部;(c)2h 表层;(d)2h 心部;(e)8h 表

层;(f)8h 心部 

Fig.11 Microstructures of hot-rolled 5xxx series aluminum alloy 

annealed at 350℃ with different holding times (a) surface, 

0.5h; (b) center, 0.5h; (c) surface, 2h; (d) center, 2h; (e) 

surface, 8h; (f) center, 8h 

 

图 12 为 350℃下进行不同保温时间后试样的 SEM
图片。观察扫描图片可知，随着退火保温时间从 0.5h 延

长至 8h，无论是板材的表层还是心部，亮白色的富 Fe、
Mn 相的数量均呈现出减少的趋势，表层的第二相面积

分数分别由 1.41%降至 0.79%，而心部则由 0.90%降至

0.62%，由 Image-ProPlus 软件的统计结果（图 13）也证

实了这一点。含 Fe、Mn 的第二相在实验温度区间内回

溶程度有限，对比图 2 与图 12，其面积分数的变化更多

反映了粒子粗化与分布形态的改变。其对电导率的直接

影响较小，其主要作用在于通过 Zener 钉扎或粒子激发

形核（PSN）机制影响再结晶进程。 
从图 2 和图 12 的 SEM 观察结果来看，无论退火温

度高低或保温时间长短，表层与心部均存在大量尺寸

0.5-1μm 的粗大第二相粒子，与 Zhang 等人[11]提出的

Al6Mn‘剧烈粗化态’尺寸相匹配。根据 Jakob 等人[30]对

Fe、Mn 元素对 5xxx 铝合金 PSN 机制的影响研究，纳米

级次生弥散相（如≤100nm 的 Al₆(Fe,Mn)）主要发挥 Zener
钉扎作用，不直接参与 PSN 形核，当第二相粒子尺寸

≥1μm 时，会因变形过程中的位错塞积效应成为有效形

核位点，这与本实验中第二相粒子的尺寸特征吻合。同

时 SEM 图像中可观察到（图 2b、图 12c），部分粗大粒

子周围的基体区域未呈现明显的变形纤维组织，反而出

现细小晶粒聚集现象，结合文献中 PSN 形核的典型特

征，可推断这些区域为 PSN 形核后的晶粒生长区。 
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图 12 350℃退火温度下不同退火保温时间下热轧 5xxx 铝合金的

SEM 图(a)0.5h 表层;(b)0.5h 心部;(c)2h 表层;(d)2h 心部;(e)8h 表

层;(f)8h 心部 

Fig.12 SEM images of hot-rolled 5xxx series aluminum alloy 

annealed at 350℃ with different holding times(a) surface, 

0.5h; (b) center, 0.5h; (c) surface, 2h; (d) center, 2h; (e) 

surface, 8h; (f) center, 8h 
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图 13 退火温度 350℃时不同保温时间下 5xxx 板材中富 Fe、Mn

相的面积占比 

Fig.13 Area fraction of Fe-rich and Mn-rich phases in 5xxx series 

aluminum alloy sheets at an annealing temperature of 350℃ with 

different holding times 

 
图 14a 为板材在 350℃下经过不同保温时间退火处

理后的维氏硬度变化曲线。可以得知，板材经 1h 的退火

保温后，硬度由 89.7HV 迅速下降至 79.7HV，这与该温

度下板材表层的再结晶晶粒长大有关。继续延长保温时

间，硬度的变化波动不明显并在保温 2h 后趋于稳定值

81.0HV 左右。可见，保温时间的变化对硬度的影响并不

如退火温度显著，这是因为决定强度的主要微观状态（位

错密度、再结晶分数）已在前 2h 内基本确定。后续长时

间的保温仅引起缓慢的晶粒粗化和第二相溶解，对强度

与塑性的边际效应很小。测量不同退火保温时间下板材

表面的电导率，结果如图 14b 所示。随退火保温时间的

延长，铝合金的内应力消除、晶格畸变修复使得试样的

电导率呈现升高的趋势。在保温初期（0~1h）试样的电

导率快速增加，随着保温时间延长（1~8h），第二相的

溶解达到平衡，剩余的内应力和晶格畸变越来越少，退

火对铝合金微观结构的优化作用逐渐接近“极限”，导致

电导率的增长速率逐渐放缓，对应了位错消除与溶质原

子进一步均匀化的两个阶段[29]。 
 

 
图 14 5xxx 铝合金的热轧板材在不同退火保温时间下(a)硬度;(b)电

导率;(c)拉伸性能 

Fig.14 Property variations of hot-rolled 5xxx series aluminum alloy 

sheets at different annealing holding times(a) hardness; (b) electrical 

conductivity; (c) tensile propertie 

 

5xxx 铝合金热轧板在退火温度 350℃下进行不同保

温时间的拉伸性能如图 14c 所示。与热轧态相比，板材

在经过 0.5h 的退火处理后，其强度已发生明显下降，抗

拉强度和屈服强度分别下降 7MPa、15MPa，伸长率则

小幅度上升，由 18.7%增至 20.9%。继续延长保温时间

至 8h，板材的抗拉强度和屈服强度皆呈缓慢下降趋势，

但下降的幅度极小，其中抗拉强度仅下降 4MPa，屈服

强度下降 1MPa，期间伸长率无明显变化，这表明在退

火保温时间 1~8h，都能得到较为稳定的性能。在 350℃
退火温度下的不同保温时间对拉伸性能的影响表明，这

主要受位错重组的影响，位错亚结构尺寸随保温时间的

延长变化不大，而回复过程中的位错重组则是伸长率增

加的主要原因[21-24]。拉伸断口分析表明，板材在退火保

温 0.5h 与 8h 后的拉伸断口中的韧窝深度及尺寸大小相

接近，因此塑性也相近，拉伸试样的断后伸长率也无明

显波动。综合考虑，退火保温时间不宜过长，应选取 2h
为最佳的保温时间。通过对比可知退火温度对板材拉伸

性能的影响要远大于保温时间。 
图 15为板材在 350℃下经过不同保温时间的试样室

温拉伸断口形貌图。经过退火保温 0.5h 后，试样的断口
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形貌相比于热轧态板材（图 15a）就已发生较大变化，

首先是解理面的消失，韧窝的数量明显增加，断裂机制

为韧窝型韧性断裂；其次从 5000 倍形貌图中更是观察

到，保温 0.5h 后，等轴韧窝的口径增加，上述变化反映

到宏观上皆会引起材料的塑性增加。观察图 15c 发现，

保温时间从 0.5h 延长至 8h，断口形貌均以等轴韧窝为主

（图 15），未见明显解理面，说明再结晶主导的韧性断

裂机制已基本稳定。韧窝尺寸与深度在不同保温时间下

变化不明显，这与再结晶分数在 2h 后趋于稳定（图 6d、
图 8d）以及伸长率无明显波动（图 14c）的结果一致。

这表明在再结晶基本完成后，继续延长保温时间对断口

形貌与塑性影响有限，进一步支持‘2h 为较优保温时间’
的结论。 

 

 
图 15 退火温度 350℃时不同退火保温时间下热轧 5xxx 铝合金板

材拉伸断口形貌图(a, b)0.5h;(c, d)8h 

Fig.15 Tensile fracture morphology maps of hot-rolled 5xxx series 

aluminum alloy sheets at an annealing temperature of 350℃ with 

different holding times (a, b) 0.5 h; (c, d) 8 h 

3  总结 

   本研究系统分析了 5xxx 系铝合金热轧板材在退火过

程中的组织演变与性能变化规律。主要结论如下： 
1、提高退火温度显著促进板材再结晶进程，但表层

与心部存在显著的不均匀性。其原因在于热轧厚板在退

火过程中存在显著的"表层-心部"再结晶梯度：表层因大

变形量储存了高位错密度和变形带，为连续再结晶提供

了充足驱动力；而心部储存能低，以不连续再结晶为主。

450℃保温 2h 后，表层再结晶分数达 66.6%，心部仅

18.9%，这种差异主要源于热轧引入的表层与心部之间

显著的形变储能梯度。 
2、退火过程中的回复与再结晶导致材料软化。随退

火温度从 300℃升至 500℃，抗拉强度、屈服强度和硬

度分别下降 23MPa、58MPa 和 13.2HV，伸长率与电导

率则分别提升 6.5%和 1.1%IACS。 
3、退火温度升高导致硬度、强度下降，伸长率与电

导率升高；保温时间对力学性能影响有限，2h 即可实现

稳定软化。保温时间从 1h 延长至 8h，抗拉强度和屈服

强度分别下降 4MPa 和 1MPa，硬度基本保持不变。这

表明在恒定中温下，再结晶形核与长大过程在 2h 内已基

本完成，后续主要发生晶粒粗化和第二相缓慢固溶。 
4、退火处理促进了第二相的溶解或粗化，减弱了其

对晶界的钉扎作用，从而影响了再结晶进程。具体表现

为：随温度从 300℃升至 500℃，表层与心部第二相面

积分数分别由 1.52%降至 0.87%和由 0.82%降至 0.61%；

保温时间从 0.5h 延长至 8h，第二相面积分数分别由

1.41%降至 0.79%（表层）和由 0.90%降至 0.62%（心部）。 
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Differences in Recrystallization Behavior between the Surface and Center of a Hot-Rolled 
Thick Plate of 5xxx Aluminum Alloy during Annealing 

Fang Zhijie 1，Wang Yujing 1，Mo Man1，Mei Lin1，Xu Lei 2，Xiao Zhengbing 3 
（1. School of Electronics Engineering, Guangxi University of Science and Technology,Guangxi 545006, China) 

（2. School of Mechanical and Automotive Engineering, Guangxi University of Science and Technology, Guangxi 545006,China) 

（3. Institute of Light Alloys, Central South University, Changsha 410083, China) 

Abstract: A 5xxx series aluminum alloy hot-rolled thick plate with a final rolling temperature of 300 °C was used to systematically investigate the 

effects of different annealing processes (300–500 °C, 0.5–8 h) on its microstructure, mechanical properties, and electrical conductivity. The results 

show that increasing the annealing temperature significantly promotes recrystallization in the surface layer, while recrystallization in the center 

proceeds more slowly. Due to the high dislocation density and sufficient dynamic recovery introduced during hot rolling, continuous 

recrystallization via subgrain coalescence and growth dominates in the surface layer during annealing. In contrast, discontinuous recrystallization 

prevails in the center owing to its lower stored energy and fewer nucleation sites. After annealing at 450 °C for 2 h, the recrystallization fraction 

reaches 66.6 % at the surface but only 18.9 % in the center. With increasing annealing temperature, hardness and strength decrease, while 

elongation and electrical conductivity increase. Holding time has a relatively minor influence on mechanical properties, and 2 h is identified as the 

optimal duration. This study clarifies the mechanism underlying the difference in recrystallization behavior between the surface and center of 

hot-rolled thick plates during annealing, providing a theoretical basis for optimizing annealing processes. 

Key words:  5xxx aluminum alloy; Hot rolling; Annealing; Recrystallization; Microstructure; Mechanical properties 
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