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超细晶6061铝合金的搅拌摩擦制备和性能
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摘 要 对6061铝合金进行常规空冷和强制水冷的搅拌摩擦加工(FSP)并研究其微观组织和力学性能，结果表

明：FSP 6061铝合金的加工区均为细小等轴的超细晶组织，晶内位错密度较低、高角晶界的比例均高于70%；

采用强制水冷，可将FSP 6061铝合金的平均晶粒尺寸细化到200 nm。FSP 6061铝合金中的析出相主要为球状

或短棒状，采用强制水冷使析出相的长大受到明显抑制并使部分固溶元素不能及时析出，使析出相的尺寸与

间距明显减小。与常规空冷相比，在强制水冷条件下FSP制备的6061铝合金具有更高的细晶强化和沉淀强化

效果，其抗拉强度高达505 MPa，比峰时效态6061铝合金母材提高了55%。。
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ABSTRACT 6061 Al-alloy plates were prepared by friction stir process (FSP) with conventional air

cooling and additional water cooling, and the microstructure and mechanical properties of the FSP 6061

Al-alloys were investigated. Results show that the processed zone was characterized as equiaxed uni-

form ultrafine-grained (UFG) microstructure with low dislocation density and high fraction of high angle

grain boundaries (>70%), and the average grain size was refined to 200 nm in the condition of additional

water cooling. Spherical and rod-like precipitates were observed in the FSP 6061 Al-alloy. The applying of

additional water cooling suppressed the growth of precipitates, led to the solid solution of some elements

in the matrix, and reduction of precipitate size and space. The FSP 6061 Al-alloy prepared with additional

water cooling exhibited higher effect of grain boundary strengthening and precipitation strengthening, re-

sulting in a high ultimate tensile strength of 505 MPa, which was 55% higher than that of the 6061 Al-al-

loy of peak aging state.
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6xxx系铝合金具有高比强度、优良的耐蚀性和

焊接性以及可加工性，在航空航天、汽车和轨道交通

等领域得到了广泛的应用。虽然沉淀强化是这种合

金的主要强化机制，但是为了保持其优良的耐蚀性

和加工性能只添加较少的合金元素，其强度与2xxx

系及7xxx系铝合金相比明显降低。除了沉淀强化，

还可通过固溶强化、位错强化以及细晶强化等方式

提高材料的强度[1]。其中的晶粒细化，是在不改变

合金成分的条件下最有效的强化方式。在沉淀强化

的基础上增大晶粒细化的贡献，可明显提高6xxx系

铝合金的强度从而拓宽其应用范围。在此情况下，

具有优异力学性能的超细晶及纳米晶材料受到了极

大的关注[2~4]。

目前，剧烈塑性变形方法(Severe plastic defor‐

mation, SPD)，例如等通道转角挤压(Equal channel

angle pressing, ECAP), 高压扭转(High-pressure tor‐

sion, HPT)以及累积叠扎(Accumulative roll-bonding,

ARB)等，是制备致密无缺陷块体超细晶材料的主要

方法[5~8]。虽然用这些SPD方法可制备出高强度的超

细晶材料，但是加工道次多、工艺复杂、工序繁琐且

SPD超细晶材料在拉伸过程中极易失稳而使其塑性

降低。更为重要的是，在循环变形过程中软化严重，

使其疲劳性能急剧降低，极大地影响其工程应用[6]。

搅拌摩擦加工(Friction stir processing, FSP)是一

种新型的SPD方法，调节加工参数可一道次制备出

块体超细晶材料。这种块体超细晶材料的组织均

匀，位错密度低，高角晶界的比例较高，其拉伸性能

和疲劳性能比其它SPD超细晶明显提高[9~14]。但是，

在铝合金的常规FSP过程中热输入较高，经常使析

出相溶解或粗化而使其强度降低[15]。低热输入的

FSP，是解决析出相溶解与粗化的重要方法。热输

入降低不仅明显抑制析出相溶解或粗化，而且能生

成更细的晶粒和引入更强的细晶强化作用[16~18]。降

低工具旋转速度或提高行进速度可降低FSP过程热

输入，但是容易在加工区产生孔洞和隧道等缺陷[19]。

同时，用冷却水辅助FSP也可明显降低热输入，从而

制备出强度更高而无缺陷的超细晶组织[20~22]。

高热输入 FSP使 6061铝合金中的析出相发生

明显的溶解或粗化，使材料的力学性能严重降低，因

此本文选用小尺寸的加工工具，降低工具旋转速度

并结合强制冷却大幅度降低热输入进行FSP制备超

细晶6061铝合金材料，并与常规空冷对比研究加工

参数和冷却条件对 FSP 6061铝合金超细晶微观组

织和力学性能的影响，并探讨析出相的演化过程和

强化机制。

1 实验方法

实验用 6061-T6 铝合金板材 (商用)的厚度为

3 mm，其成分列于表 1。在进行FSP前对板材的上

下表面进行机械打磨以除去氧化物，并用酒精清洗。

沿着板材的轧制方向进行FSP，使用的加工工具(搅

拌头)采用内凹形轴肩与锥形螺纹针，轴肩直径为

8 mm，搅拌针根部直径为3 mm，工具倾角为2.5°，工

具转速为300 r/min，行进速度为100 mm/min。冷却

方式为常规空冷和强制水冷，试样的编号分别为

A-300和W-300。

使用电火花线切割机沿垂直于 FSP方向切取

金相样品，用砂纸逐号打磨到 2000#后进行机械抛

光。用 Keller 试剂将样品腐蚀 60 s 后用光学显微

镜 (Optical microscope，OM)观察其横截面。在平

行于加工方向截取拉伸试样，试样平行段的尺寸为

10 mm×3 mm×2.5 mm。用砂纸将拉伸试样打磨至

800#，在 Instron 5982拉伸试验机上进行拉伸实验，

初始应变速率为 10-3 s-1。用 FEI F50 型扫描电镜

(Scanning electron microscope, SEM)观察拉伸断口。

用电子背散射衍射(Electron backscatter diffraction,

EBSD)系统分析加工区中心微区的晶粒尺寸和晶界

特性等信息。将EBSD样品经砂纸打磨到 5000#后

用 10%(体积分数)高氯酸乙醇溶液电解抛光，抛光

电压为 12 V，温度为-25℃，抛光时间为 60 s。在加

工区中心垂直于加工方向切取 1 mm厚的横截面薄

片，制作透射电镜(Transmission electron microscope,

TEM)样品。TEM和EBSD样品的取样位置，如图 1

所示。使用金相砂纸将TEM样品减薄至 60 μm后

表1 6061铝合金板材的化学成分

Table 1 Chemical compositions of 6061 Al-T6 sheets (mass
fraction/%)

Mg

1.08

Si

0.59

Fe

0.20

Mn

0.20

Cu

0.21

Zn

0.25

Al

Bal.

图1 FSP和用于拉伸实验和微观组织观察试样的位

置示意图

Fig.1 Schematic illustration of FSP and the sample lo‐
cations for tensile tests and microstructure obser‐
vations
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冲片制成直径为3 mm的圆片，在30%(体积分数)硝

酸甲醇溶液中进行双喷减薄。双喷电压为 12 V，温

度为-25℃。用FEI Tecnai G2 20 TEM观察加工区的

组织形貌。

2 实验结果

2.1 FSP 6061铝合金的微观组织

图 2 给出了 FSP 6061 铝合金的横截面宏观形

貌。可以看出，两种参数的加工区呈现上宽下窄的

盆状，其组织中没有孔洞、隧道等缺陷。热输入更低

的W-300样品，其加工区宽度比A-300的大。热输

入的降低使加工温度降低和材料粘度提高，搅拌针

周围材料的应力增大带动了更多的材料流动和塑性

变形，使其加工区较宽。

图 3给出了FSP 6061铝合金加工区EBSD组织

图和晶界取向差分布，图中的黑色粗线表示高角晶

界，白色细线代表小角度晶界。FSP加工区的组织

为均匀等轴超细晶组织，A-300样品的平均晶粒尺

寸为 700 nm。采用强制水冷工艺加工过程的峰值

温度降低，冷却速率提高，加工过程中热输入的降低

使晶粒细化更为明显，W-300样品的平均晶粒尺寸

减小到了 200 nm。两种参数的加工区超细晶取向

差分布均符合立方系金属的晶界随机分布规律，且

高角晶界比例均高于 70%，其原因是在FSP过程中

加工区组织发生了动态再结晶[11,12]。

图 4 给出了母材和 FSP 6061 铝合金加工区的

TEM微观组织照片。如图 4a所示，母材中分布着

大量针状析出相(β″相)，其长度方向平行于Al基体

<001>晶向族，是母材的主要强化相，平均长度为

32 nm，平均直径为 3.5 nm。图 4b给出了 β″相横截

面的高分辨透射照片 (High resolution transmission

electron microscope, HRTEM)。β″相是一种单斜晶

胞结构，可能是 Mg5Si6或 Mg5Al2Si4
[23, 24]。β″针状相

与铝基体保持着特定的取向关系[25]：

( )001 Al // (010) β'', [ -310 ] Al // [ ]001
β''
, [ 230 ] Al // [100 ] β''

图3 FSP 6061铝合金加工区EBSD微观组织

Fig.3 EBSD maps of A-300 (a), W-300 (b), and distribution of grain boundary misorientation angles of
A-300 (c), W-300 (d)

图2 FSP 6061铝合金的横截面形貌

Fig.2 Cross-sectional macrostructure of FSP 6061 Al
(a) A-300, (b) W-300

323



35 卷材 料 研 究 学 报

A-300和W-300样品晶粒内的位错密度较低，

晶界平直明锐，大多为高角晶界。A-300和W-300

样品TEM照片中的平均晶粒尺寸与EBSD测量的

平均晶粒尺寸一致。常规空冷的A-300样品中的析

出相平均直径为 21 nm，平均长度约为 84 nm，平均

距离约为 108 nm。强制水冷的W-300样品，其析出

相的粗化与长大受到明显的抑制，极低的热输入使

其析出相的平均直径为 10 nm，平均长度为 40 nm，

平均间距为60 nm，可产生比A-300样品更强的沉淀

强化作用。

从图4c可以看出，A-300样品的析出相有三种：

浅色球状相、浅色棒状相和深色方形相。用SPD方

法制备的6061铝合金中以浅色球状相为主，根据选

区衍射和元素分布确认这种析出相为稳态的 β
相[26]。A-300样品中尺寸为20~50 nm的球状浅色析

出相为稳态的 β相，而长度为 60~100 nm、直径约为

10 nm的浅色短棒状相为未完全粗化的β'相；深色方

形相主要来自基体中的杂质元素，是 FeCrMn元素

的富集相[27]，在 FSP过程中被搅拌针打碎后重新分

布在基体中，其强化效果可以忽略。

图 5给出了W-300样品的高倍TEM照片，可见

主要的析出相是浅色短棒状相，即 β'相；浅色圆点

相(尺寸~10 nm)应该为短棒状 β'相横截面，而不是

A-300样品中几十纳米的稳态 β相。由于水下 FSP

过程的冷却速率较高，并未形成如A-300样品中那

种大尺寸的球状β相。在W-300样品中未发现深色

方形相，因为水下 FSP过程的热输入降低，不能使

FeCrMn相破碎和重新分布。

2.2 FSP 6061铝合金的拉伸性能

图 6 给出了 A-300、W-300 以及母材的拉伸应

力-应变曲线与加工硬化率曲线。可以看出，母材的

屈服强度为 300 MPa，抗拉强度为 325 MPa，断裂延

伸率为16%。虽然与母材相比A-300样品的晶粒明

显细化，但是其屈服强度和抗拉强度分别降低为

图4 母材以及FSP 6061铝合金的TEM照片

Fig.4 Typical TEM microstructure of base material and FSP 6061 Al (a) base material, (b) HRTEM of precipitation in base
material, (c) A-300, (d) W-300
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260 MPa和 290 MPa, 断裂延伸率为 6.7%。材料屈

服后有较短的硬化过程，随之发生缓慢的应变软化。

从图 4c可见，析出相发生了明显的粗化，呈现出短

棒状形貌，其强化效果明显降低，类似于过时效状

态。单一的晶粒细化产生的强化效果很难弥补沉淀

强化的损失，使其拉伸性能降低。因此，需要进一步

降低热输入以抑制析出相粗化。在强制冷却条件下

热输入明显降低，W-300样品的强度明显提高，析出

相的粗化受到一定程度的抑制，屈服强度和抗拉强

度分别提高到了 435 MPa和 505 MPa，断裂延伸率

降低为 2.1%，其抗拉强度与母材相比提高了 55%。

与A-300相比，W-300样品的拉伸曲线出现了较短

而快速的硬化过程，随即发生快速断裂。加工硬化

率曲线图(图 6b)表明，母材在拉伸变形前期的加工

硬化率较小，但是屈服后有较长且缓慢的加工硬化

过程，保持较高的均匀延伸率。W-300样品在真应

变小于 1.5% 时加工硬化率更高，因为 W-300 样品

的晶粒尺寸较小，位错行程较短，在晶界处更容易

发生塞积。同时，位错的大量塞积也使晶界处更容

易发生损伤，使整体延伸率降低。应变大于 1.5%

时 A-300 样品与 W-300 样品的加工硬化率均变为

负值并发生应变软化，只是W-300样品的软化速度

更高。

图 7给出了A-300和W-300 样品的拉伸断口形

貌。从 A-300 样品的断口宏观形貌可见明显的颈

缩，放大后的断口为典型的韧窝形貌，在较大的韧窝

底部可见粗大的析出相颗粒。能谱分析结果表明，

大部分颗粒为FeCrMn相，只有少量粗化的MgSi相

(β相)。显然，在拉伸变形过程中在较大的析出相颗

粒附近发生了应力集中，随着变形的进行逐渐产生

微裂纹并与周围较小的韧窝相连形成较大的裂纹或

大尺寸韧窝，最终发生断裂。W-300样品的断口没

有明显的颈缩，韧窝的尺寸也明显小于A-300样品。

对于相似的材料体系，韧窝的尺寸反映材料塑性

的大小，A-300样品中深而大的韧窝形貌表明其具

有较好的塑性。W-300样品的晶粒更细小，使晶内

位错的存储能力较低，在晶界处更容易萌生裂纹且

其扩展更快，因此韧窝尺寸更为细小，表明其塑性

较低。

图 8给出了峰时效态 6xxx系铝合金、多向锻造

(Multi-directional forging, MDF)、静液挤压 (Hydro‐

static extrusion, HE)、ARB、ECAP 以及用 HPT 方法

制备的6xxx系铝合金强度的对比。可以看出，用强

制水冷FSP工艺一道次制备的6061铝合金，其抗拉

强度约比峰时效态 6xxx系铝合金高 150~200 MPa，

比用多道次 ECAP方法制备的 6xxx系铝合金约高

100 MPa[28,31]。即使采用后续时效工艺，SPD 6xxx系

铝合金的强度依然比本文制备的 W-300 超细晶

6061铝合金低[27,29,30,32,33]。这表明，用强制水冷FSP工

艺一道次制备的合金，其强度较高，是制备超细晶

6xxx系铝合金的有效工艺。
图5 W-300样品析出相的高倍TEM照片

Fig.5 Magnified TEM image of W-300 sample

图6 母材与FSP 6061铝合金的拉伸工程应力-应变曲线和加工硬化率曲线

Fig.6 Tensile engineering stress-strain curves (a) and work hardening rate (b) of base material and FSP 6061 Al
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3 讨论

3.1 析出相的演化

6xxx系Al-Mg-Si合金的时效析出序列是：过饱

和固溶体→Mg/Si 原子团簇→GP 区→ β″→ β '→
β(Mg2Si)[30, 34, 35]，其中β″和β'相为主要的析出强化相。

在β″析出相的演化过程中，先是Si原子在铝基体中

形成团簇并发生少量 Mg 原子的聚集形成尺寸为

1~2 nm 的纳米团簇。纳米团簇没有固定的形状，

随着时间的延续更多的 Mg 原子向 Si 原子团簇聚

集形成尺寸约为 2~5 nm的稍大GP区。GP区的形

状主要为椭圆形，并与晶粒的取向无关。GP区与

铝基体保持共格关系，通过Mg和Si原子取代Al原

子逐步形成。在时效过程中椭圆形GP区逐渐演化

成针状的 β″析出相，截面尺寸与 GP 区的尺寸相

当或略大，长度约为 20~50 nm，其长轴方向平行

于<001>Al方向。

在FSP过程中高温与剧烈塑性变形的双重作用

使A-300样品发生析出相的回溶和重新析出，并出

现明显的析出相粗化。析出相的形貌主要呈球形或

短棒状，与正常析出相有较大的区别。其原因是，在

析出相的重新析出过程中先产生溶质原子的纳米团

簇，温度高于正常时效温度且位错密度较高增加了

元素扩散的通道、提高了元素聚集速度，使椭圆形的

GP区很快形成[36]。沉淀相的析出伴随着动态再结

晶后的晶粒长大，Mg元素通过位错通道极快地向

GP区聚集。由于此过程为非平衡态，不能形成表面

能较高的针状相，因此形成了表面能较低的短棒状

β'析出相。此现象，与用SPD方法制备的超细晶材

料在后续时效过程中只能析出 β'相与 β相类似[26]。

由于常规空冷FSP工艺散热较慢，大部分β'相在FSP

过程中发生了过时效，形成了尺寸为几十纳米的球

状 β相[36]。W-300样品则由于强制水冷的冷却速率

较高，形成的析出相平均直径和长度均比A-300样

品的小，且没有过多的热量促进过时效的发生，因此

在其样品内主要为尺寸较小的 β'析出相，产生了远

高于A-300样品的沉淀强化效果。

3.2 强化机制

6xxx系铝合金的主要强化方式为沉淀强化，但

是固溶强化、位错强化和细晶强化也随着材料状态

图7 A-300和W-300 样品的拉伸断口形貌

Fig.7 Tensile fractographies (a) A-300, (b) magnified graph of A-300, (c) W-300, (d) magnified graph of W-200

图8 用不同方法制备的 6xxx 系铝合金的抗拉强

度[27~33]

Fig.8 Ultimate tensile strength of 6xxx Al alloy pre‐
pared by different methods[27~33]
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的不同有不同的贡献。假设不同的强化机制之间相

互独立没有偶联作用，则其屈服强度可表示为

σYS = σ0 + σss + σH - P + σdis + σphase (1)

式中σYS为总的屈服强度，σ0为晶格摩擦力，约为

9.7 MPa，σss表示固溶强化，σH - P表示细晶强化，σdis
表示位错强化，σphase表示沉淀强化。

细晶强化的关键在于晶界对位错滑移的阻碍，

因此晶粒越细小晶界越多则位错被阻碍越多，则多

晶体的强度越高。FSP 6061铝合金的细晶强化作用

σH - P可用经典的Hall-Petch公式表示为

σH - P = kAl × d-1/2 (2)

kAl为Hall-Petch关系的斜率值，可使用纯铝细晶

强化的斜率值(取70 MPa·μm1/2)[37]。A-300和W-300样

品的细晶强化效果，分别为83.7 MPa和156.5 MPa。

材料中的大多数晶界都对材料产生晶界强化，

包括高角晶界的强化以及小角度晶界(≥2°)的强化。

小于 2°的小角度晶界主要由缠结的位错构成，其位

错强化作用更强[38, 39]。材料中的位错分为晶内位错

(密度 ρ0)和储存在小于 2°的小角度晶界上的位错。

位错强化的贡献可用Taylor公式 [38, 39]

σdis = MαGb ρ0 + 3(1 - fθ ≥ 2° )θave, < 2°bd
(3)

评估，其中M为Taylor因子(取3.06)，a=0.33为常数，

G=26 GPa为剪切模量，b=0.286 nm为伯氏矢量，ρ0
为晶内位错密度。由于用FSP制备的材料具有完全

动态再结晶后的组织，晶内位错密度较低，其强化效

果可忽略不计。因此，A-300样品和W-300样品的

位错强化所贡献的强度基本相同，分别为 25.5 MPa

和24.2 MPa。

尽管用 SPD制备的Al-Mg-Si铝合金中的析出

相种类和形态十分复杂，但是根据实验和模拟结

果[40]，析出相对屈服强度的贡献可表示为[41, 42]

σphase = 2MGbβ/L (4)

式中 β为常数(约为 0.28)，L为析出相的平均距离。

A-300 样品和 W-300 样品的析出相其平均间距为

108 nm和 60 nm，因此其强化所贡献的强度分别为

117 MPa与212 MPa。

析出相的相对体积分数，定义为某一样品的体

积分数与母材峰时效态的体积分数之比。为了简化

计算，用面积分数替代体积分数。A-300和W-300

样品的相对体积分数分别为 71%与 36%。可以发

现，A-300和W-300样品的析出相体积分数小于母

材的析出相体积分数，则在FSP过程中剩余的Mg元

素和Si元素重新固溶到基体中而未完全析出，从而

对基体产生了一定的固溶强化作用。因此，固溶元

素对基体的强化作用可表示为

σss =∑j
kj ⋅ C2/3j (5)

式中 Cj为固溶合金元素的含量，kj为相应的比例

因子，Mg 元素与 Si 元素的 kj 值分别为 66.3 和

29.0 MPa/wt.%2/3 [36, 42]。因此，对于 A-300 样品，29%

的 Mg 元素与 Si 元素贡献的固溶强化强度分别为

30.6 MPa 与 8.9 MPa，总固溶强化贡献的强度为

39.5 MPa。对于W-300样品，共有64%的Mg元素和

Si元素所贡献的固溶强化强度分别为 51.8 MPa与

15.2 MPa，总固溶强化贡献的强度为67.0 MPa。

分析图 9中两种超细晶 6061铝合金的强化机

制可以发现，A-300 和 W-300 样品各种强化机制

贡献的屈服强度总和的计算值分别为 275 MPa与

469 MPa，与实验结果 260 MPa 与 435 MPa 较为接

近。显然，强制水冷FSP工艺较低的热输入抑制了

析出相的长大，从而产生了更强的沉淀强化效果。

同时，对再结晶晶粒长大的抑制，产生了更强的细

晶强化效果。与A-300样品相比，W-300样品的沉

淀强化效果提高了 95 MPa，细晶强化效果提高了

73 MPa。强制水冷FSP工艺并未在加工区内产生更

高的位错强化，动态再结晶作用使加工区仍为均匀

稳定的再结晶组织，位错密度较低。较高的冷却速

率使部分元素仍然固溶在基体中，并未完全析出。

由于沉淀强化的增强效果远高于固溶强化，W-300

样品仍可通过后续的低温时效处理在控制晶粒和已

析出相尺寸未明显长大的情况下继续析出沉淀强化

相，从而进一步提高材料的强度。在时效过程中产

生的析出相阻碍拉伸过程中位错向晶界运动，使位

错在晶界处的回复速率降低，从而在提高材料强度

的同时使其塑性提高[31~33]。

图9 A-300和W-300样品的不同强化机制对其屈服

强度的贡献

Fig.9 Various strengthening mechanisms contributed
to the yield strengths of A-300 and W-300 sam‐
ples
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4 结论

(1) FSP 6061铝合金的加工区为细小等轴晶组

织，晶内位错密度较低，高角晶界的比例均高于

70%。常规空冷的 FSP 样品(A-300)加工区的析出

相为球状稳态 β相或短棒状的 β'相以及方形的

FeCrMn相；而强制水冷的 FSP样品(W-300)加工区

的析出相主要为短棒状的β'相。

(2) 常规空冷的A-300样品其平均晶粒尺寸为

700 nm，抗拉强度为 290 MPa。强制水冷的W-300

其平均晶粒尺寸为200 nm，晶内析出相尺寸与平均

间距比A-300样品明显减小，FSP 6061铝合金的强

度提高到505 MPa，比峰时效态母材提高了55%。

(3) 强制水冷FSP工艺降低了加工热输入，使析

出相和再结晶晶粒的长大受到抑制，使W-300样品

的沉淀强化效果提高了95 MPa、细晶强化效果提高

了73 MPa。
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