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1　 前　 言

镁合金作为最轻的金属结构材料ꎬ 具有密度小、 比

强度高、 导热性能好和阻尼减震性能优良等一系列优点ꎬ
在航天航空、 交通运输和移动通讯等领域有着广泛的应

用前景[１－３] ꎮ 近年来ꎬ 随着环境问题的日益严峻ꎬ 为了

达到轻量化和节能减排的目的ꎬ 汽车和高铁等行业对低

密度高性能镁合金的需求不断增加[４ꎬ ５] ꎮ 然而ꎬ 与钢铁

和铝合金相比ꎬ 镁合金具有较差的室温成形性以及相对

较低的绝对强度ꎬ 导致其在实际应用中仍然面临一些挑

战[６] ꎮ 目前ꎬ 研究者们主要通过合金化、 塑性变形和热

处理等方法对镁合金的微观组织进行调控ꎬ 以期获得综

合力学性能优异的新型镁合金ꎬ 进而满足实际工况需求ꎮ
通常ꎬ 在镁合金中添加稀土( ｒａｒｅ ｅａｒｔｈꎬ ＲＥ)元素可

以显著提高其力学性能ꎬ 特别是高溶质含量的 ＲＥ 元素ꎬ
如钆(Ｇｄ)、 钕(Ｎｄ)和钇(Ｙ)等ꎮ 前期研究表明ꎬ 经过热

变形(如轧制、 挤压等)获得的高溶质含量稀土镁合金的

强度可以达到 ５００ ＭＰａ 以上[７－９] ꎮ 但是ꎬ 与 Ｍｇ￣ＲＥ 系合
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金相比ꎬ 非稀土镁合金具有价格低廉、 资源丰富以及密

度更低等优点ꎬ 使其在工业领域的规模化应用方面更具

优势ꎮ 因此ꎬ 非稀土镁合金的产业化应用潜力更大ꎬ 例

如ꎬ 目前开发的一些新型非稀土镁合金的强度已达到

４００ ＭＰａ 以上ꎬ 但此类合金所含的溶质元素含量一般较

高(质量分数>１０％) [１０－１２] ꎮ
低合金化的镁合金ꎬ 因其具有优异的热加工性能、

高的耐腐蚀能力以及低成本(密度)等优势而引起了国内

外学者的广泛关注ꎮ 同时ꎬ 较低的合金化元素含量可以

避免共晶第二相的形成和析出ꎬ 从而提高镁合金的塑性ꎮ
然而ꎬ 目前研究人员开发低合金化镁合金更侧重于使其

具有良好的室温成形性能ꎬ 导致其绝对强度水平普遍较

低ꎬ 因此设计并制备出高强度低合金化的镁合金对于进

一步拓宽镁合金材料的应用领域具有重大意义ꎮ
众所周知ꎬ 晶粒细化是提高镁合金力学性能最有效

的方 法 之 一ꎮ 通 过 剧 烈 塑 性 变 形 ( ｓｅｖｅｒｅ ｐｌａｓｔｉｃ
ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎꎬ ＳＰＤ)技术可以制备亚微米或纳米尺寸的超

细晶粒镁合金ꎬ 从而获得超高强度镁合金[１３] ꎬ 主要的

ＳＰＤ 技术包括等径角挤压(ｅｑｕａｌ ｃｈａｎｎｅｌ ａｎｇｕｌａｒ ｐｒｅｓｓｉｎｇꎬ
ＥＣＡＰ)、 异步轧制(ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｓｐｅｅｄ ｒｏｌｌｉｎｇꎬ ＤＳＲ)和累积叠

轧(ａｃｃｕｍｕｌａｔｉｖｅ ｒｏｌｌ ｂｏｎｄｉｎｇꎬ ＡＲＢ)等ꎮ 然而ꎬ 以上制备

工艺成本较高且无法实现规模化生产ꎬ 因此如何基于传

统制备工艺获取超细晶(纳米晶)、 大尺寸的变形镁合金

材料是未来高强度低合金化镁合金研发的关键问题ꎮ 本

文综述了近年来国内外学者分别在高强度低合金化 Ｍｇ￣
ＲＥ、 Ｍｇ￣Ａｌ、 Ｍｇ￣Ｃａ 和Ｍｇ￣Ｚｎ 系合金的研究进展ꎬ 并分析

了不同体系高强度低合金化镁合金的高强高韧化机理ꎬ
最后展望了未来高性能镁合金研究的发展方向ꎮ

2　 高强低合金化镁合金研究进展

2􀆰 1　 Mg￣RE 系合金

稀土(ＲＥ)元素作为一种微合金化元素ꎬ 具有独特的

核外电子排布ꎬ 因此其对镁合金强度的提高有着显著的

促进作用[１４] ꎮ 常规 Ｍｇ￣ＲＥ 系合金的强化机制主要包括细

晶强化、 固溶强化和析出强化等ꎻ Ｍｇ￣ＲＥ￣Ｚｎ(Ａｇ)等合金

体系中出现的高密度的长周期堆垛有序结构( ｌｏｎｇ￣ｐｅｒｉｏｄ
ｓｔａｃｋｉｎｇ ｏｒｄｅｒｅｄ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅꎬ ＬＰＳＯ)ꎬ 同样有助于镁合金强

度的提高[１５ꎬ １６] ꎮ 此外ꎬ 在镁合金中添加 ＲＥ 元素还可以

起到除氢、 除氧、 改善合金熔体流动性和降低合金微孔

率等作用[１７] ꎬ 从而提高镁合金铸锭的冶金质量ꎬ 使镁合

金的力学性能(特别是冲击韧性、 抗疲劳损伤等方面)得
到提升ꎮ 因此ꎬ 人们对高性能 Ｍｇ￣ＲＥ 系合金的开发有着

广泛的兴趣ꎮ 然而ꎬ 大多数高性能 Ｍｇ￣ＲＥ 系合金中所

含稀土溶质元素的含量往往较高(质量分数>１０％)ꎬ 这

不仅大大增加了 Ｍｇ￣ＲＥ 系合金的制造成本(铸锭成本和

加工成本同时提升)ꎬ 同时也削弱了其轻质减重的效果ꎬ
因而开发高强度低合金化的 Ｍｇ￣ＲＥ 系合金具有十分重要

的工程和科学意义ꎮ
钐(Ｓｍ)作为一种轻 ＲＥ 元素ꎬ 在 Ｍｇ 中的固溶度随

温度的下降而降低ꎬ 温度分别在 ５４０ 和 ２００ ℃ 时ꎬ Ｓｍ
在 Ｍｇ 中的固溶度分别为 ５􀆰 ７％和 ０􀆰 ４％(质量分数ꎬ 下

同) [１８] ꎬ 同时ꎬ 在此过程中 Ｓｍ 和 Ｍｇ 会形成高熔点的强

化相ꎬ 因此 Ｓｍ 元素的添加对镁合金有较好的固溶强化

和时效强化效果ꎮ 此外ꎬ 相比于 Ｇｄ 和 Ｙꎬ Ｓｍ 的价格相

对便宜ꎬ 并且在低溶质含量条件下就可以实现镁合金的

高强化ꎬ 因此ꎬ 相比于 Ｍｇ￣Ｇｄ 和 Ｍｇ￣Ｙ 系合金ꎬ Ｍｇ￣Ｓｍ
系合金的研究价值和应用潜力更大ꎮ Ｇｕａｎ 等[１９] 对 Ｍｇ￣
３􀆰 ５Ｓｍ￣０􀆰 ６Ｚｎ￣０􀆰 ５Ｚｒ 合金的微观组织和力学性能进行了研

究ꎬ 发现该合金经挤压后得到了细小的动态再结晶晶粒

( ~０􀆰 ４７ μｍ)ꎬ 并且产生了大量的‹ ｃ＋ａ›位错ꎻ 进一步经

Ｔ５ 时效处理后ꎬ 高密度纳米尺度盘状 β′相(底心斜方相)
和薄片状 β″相(Ｍｇ３Ｓｍ 相)从该基体中均匀弥散析出(图
１)ꎬ 使得该合金的屈服强度达到了 ~４１６ ＭＰａꎬ 同时延伸

率达到了~５􀆰 １％ꎮ

图 １　 Ｍｇ￣３􀆰 ５Ｓｍ￣０􀆰 ６Ｚｎ￣０􀆰 ５Ｚｒ 合金[１９] : ( ａ)合金析出相的 ＴＥＭ

照片和选区电子衍射花样ꎬ (ｂ)挤压＋Ｔ５ 时效处理后合金

中 β′和 β″相的放大照片

Ｆｉｇ􀆰 １　 Ｍｇ￣３􀆰 ５Ｓｍ￣０􀆰 ６Ｚｎ￣０􀆰 ５Ｚｒ ａｌｌｏｙ[１９] : ( ａ) ＴＥＭ ｉｍａｇｅ ａｎｄ ｔｈｅ

ｃｏｒｒｅｓｐｏｎｄｉｎｇ ＳＡＥＤ ｐａｔｔｅｒｎ ｏｆ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅｓ ｏｆ ｔｈｅ ａｌｌｏｙꎬ (ｂ)

ｔｈｅ ｍａｇｎｉｆｉｅｄ ｉｍａｇｅ ｏｆ ｂｏｔｈ β′ａｎｄ β″ ｐｈａｓｅｓ ｏｆ ｔｈｅ ａｌｌｏｙ ａｆｔｅｒ

ｅｘｔｒｕｄｉｎｇ＋Ｔ５ ａｇｉｎｇ ｔｒｅａｔｍｅｎｔ

Ｎｄ 元素的添加可以大幅提升镁合金的室温和高温力

学性能[２０] ꎮ 通常ꎬ 在 Ｍｇ￣Ｎｄ 系合金中添加少量的 Ｚｎ 和

Ｚｒ 等元素ꎬ 可以达到更好的固溶强化和析出强化效果ꎬ
从而提升镁合金的强度ꎮ 与此同时ꎬ 通过优化热变形工

艺(如轧制、 挤压等)ꎬ 也可以将 Ｍｇ￣Ｎｄ 系合金的晶粒尺

寸细化至亚微米(甚至纳米)尺度ꎬ 从而进一步大幅度提

升 Ｍｇ￣Ｎｄ 系合金的强度ꎮ Ｊｉｒｉ 等[２１] 通过挤压工艺制备了

一种高强度的 Ｍｇ￣３Ｎｄ￣０􀆰 ５Ｚｎ 合金ꎬ 其室温抗拉强度最高

可达~３８５ ＭＰａꎬ 同时延伸率为~２􀆰 ８％ꎬ 该合金的不足之

２３
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处在于其延伸率较低ꎮ 在此基础上ꎬ Ｙｕａｎ 等[２２] 通过二

次挤压工艺制备了 Ｎｄ 元素含量分别为 ２􀆰 １％和 ２􀆰 ８％的

Ｍｇ￣Ｎｄ￣０􀆰 ２Ｚｎ￣０􀆰 ４Ｚｒ 系列合金ꎬ 研究发现ꎬ 当 Ｎｄ 元素含

量为 ２􀆰 １％且在较低的温度下挤出时ꎬ 该合金中形成了大

量细小的动态再结晶晶粒以及较强的基面织构ꎬ 同时有大

量 Ｍｇ１２Ｎｄ 纳米相沿晶界析出ꎬ 其屈服强度为 ~５４１ ＭＰａꎬ
延伸率为~３􀆰 ７％ꎮ
2􀆰 2　 Mg￣Al 系合金

Ｍｇ￣Ａｌ 系合金具有易于熔炼、 密度较小和价格便宜

等特点ꎬ 且表现出较好的固溶强化和析出强化效果ꎬ 合

金中 Ａｌ 还可以起到改善镁合金耐蚀性能、 降低镁合金凝

固时的收缩率以及提高熔体流动性的效果ꎬ 因而 Ｍｇ￣Ａｌ
系合金目前在工业上有着广泛的应用ꎮ

近年来ꎬ 国内外学者通过 ＥＣＡＰ、 ＤＳＲ 和 ＡＲＢ 等工

艺开发出了诸多高性能低合金含量的 Ｍｇ￣Ａｌ￣Ｚｎ 系合金

(ＡＺ３１ 镁合金为典型代表)ꎮ 其中ꎬ ＥＣＡＰ 和 ＤＳＲ 工艺可

以通过剪切变形达到细化晶粒的效果ꎮ Ｃｈａｎｇ 等[２３] 通过

ＥＣＡＰ 工艺制备了 Ｍｇ￣３Ａｌ￣１Ｚｎ 合金ꎬ 其晶粒尺寸达到了

~０􀆰 ３７ μｍꎬ 同时其室温屈服强度为 ３７２ ＭＰａ、 抗拉强度

为 ４４５ ＭＰａ、 延伸率为 ９􀆰 ７％ꎮ Ｋｉｍ 等[２４] 通过优化 ＤＳＲ
工艺制备了一种晶粒尺寸为 ~ ０􀆰 ６ μｍ 的超高强度 Ｍｇ￣
３Ａｌ￣１Ｚｎ 合金板材ꎬ 研究结果表明ꎬ 该合金板材室温屈服

强度最高可以达到 ~ ３８２ ＭＰａꎬ 同时其抗拉强度为

４０１ ＭＰａꎬ 这是目前开发的一种力学性能较好的 ＡＺ３１ 镁

合金板材ꎮ ＡＲＢ 工艺通过多次重复轧制可有效细化材料

组织ꎬ 从而提高 ＡＺ３１ 合金板材的力学性能ꎮ Ｈａｎ 等[２５]

研究了 ＡＲＢ 工艺对 Ｍｇ￣３Ａｌ￣１Ｚｎ 合金板材微观组织和力

学性能的影响ꎬ 并观察了该镁合金织构的演变ꎬ 发现调

节织构对镁合金强度和塑性的改善有着重要的作用ꎬ 研

究结果表明ꎬ 该合金的室温屈服强度为 １６９ ＭＰａ、 抗拉

强度为 ３９２ ＭＰａ、 延伸率为 ２８􀆰 ８％ꎬ 即制备了一种中等

强度、 高延展性的镁合金板材ꎮ 然而ꎬ 上述大塑性变形

制备镁合金的成本较高、 工艺复杂且无法连续生产ꎬ 导

致无法将该加工工艺推广至大规模的工业化应用ꎮ 基于

成分和传统工艺的优化ꎬ 从而实现 ＡＺ３１ 等典型低合金化

Ｍｇ￣Ａｌ￣Ｚｎ 系合金综合力学性能的提升仍然面临着较大的

挑战ꎮ
一般情况下ꎬ Ｍｇ￣Ａｌ 二元合金的力学性能较差[２６]ꎬ 通

过在该二元合金中添加 Ｍｎꎬ Ｚｎ 和 Ｃａ 等廉价的合金化元

素ꎬ 可以有效提升其力学性能ꎮ Ｚｅｎｇ 等[２７] 开发了一种超

高强度的 Ｍｇ￣３Ａｌ￣１Ｚｎ￣０􀆰 ３Ｍｎ 合金ꎬ 研究发现ꎬ 在 １７５ ℃下

挤出时ꎬ 该合金晶粒尺寸可细化至 ~０􀆰 ６５ μｍꎬ 且细晶强

化效果显著ꎬ 其室温屈服强度、 抗拉强度和延伸率分别

为~３８０ ＭＰａ、 ~４３０ ＭＰａ 和~１３􀆰 ２％ꎮ 此外ꎬ 在 Ｍｇ￣Ａｌ 合
金中添加 Ｃａ 元素可以形成具有高热稳定性的 Ａｌ２ Ｃａ、
Ｍｇ２Ｃａ 和(Ｍｇꎬ Ａｌ) ２Ｃａ 等第二相ꎬ 这些第二相可以起到

钉扎晶界的作用[２８] ꎮ Ｚｅｎｇ 等[２９]研究了不同 Ｃａ 元素含量

(分别为 ０􀆰 ５％和 １％)对Ｍｇ￣３Ａｌ￣１Ｚｎ￣０􀆰 ３Ｍｎ 合金微观组织

和力学性能的影响(图 ２)ꎬ 研究结果发现ꎬ 当 Ｃａ 元素含

量为 ０􀆰 ５％、 挤压温度为 ２５０ ℃时ꎬ 该合金的平均晶粒尺寸

为~ ２􀆰 ６ μｍꎬ 屈服强度为 ~ ３８０ ＭＰａꎬ 延伸率为 ~ ５􀆰 １％ꎻ
当 Ｃａ 元素含量为 １％、 挤压温度为 ２５０ ℃时ꎬ 该合金的

晶粒得到了进一步细化ꎬ 其平均晶粒尺寸为 ~ １􀆰 ６ μｍꎬ
屈服强度提高至 ~ ４１３ ＭＰａꎬ 延伸率为 ~ ７􀆰 ５％ꎮ 通过分

析可知ꎬ 高密度的小角度晶界与位错对合金强度的提高

可起到关键作用ꎻ 此外ꎬ Ｃａ 会沿着小角度晶界偏聚于位

图 ２　 合金的透射式电子背散射衍射照片和晶粒尺寸分布柱状图[２９] : (ａꎬ ｅ)ＡＺ３１ꎬ (ｂꎬ ｆ)Ｍｇ￣３Ａｌ￣１Ｚｎ￣１Ｃａ￣０􀆰 ３Ｍｎꎬ (ｃꎬ ｇ)Ｍｇ￣３Ａｌ￣
１􀆰 ５Ｚｎ￣０􀆰 ５Ｃａ￣０􀆰 ３Ｍｎꎬ (ｄꎬ ｈ)Ｍｇ￣３Ａｌ￣１Ｃａ￣０􀆰 ３Ｍｎ

Ｆｉｇ􀆰 ２　 ＴＫＤ￣ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｍａｐｓ ａｎｄ ｈｉｓｔｏｇｒａｍｓ ｓｈｏｗｉｎｇ ｇｒａｉｎ ｓｉｚｅ ｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎ ｏｆ ｔｈｅ ａｌｌｏｙｓ[２９] : (ａꎬ ｅ) ＡＺ３１ꎬ (ｂꎬ ｆ) Ｍｇ￣３Ａｌ￣１Ｚｎ￣１Ｃａ￣０􀆰 ３Ｍｎꎬ
(ｃꎬ ｇ) Ｍｇ￣３Ａｌ￣１􀆰 ５Ｚｎ￣０􀆰 ５Ｃａ￣０􀆰 ３Ｍｎꎬ (ｄꎬ ｈ) Ｍｇ￣３Ａｌ￣１Ｃａ￣０􀆰 ３Ｍｎ

３３
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错墙ꎬ 使小角度晶界的热稳定性得到提升ꎬ 从而有利于

实现细晶强化ꎬ 最终使 ＡＺ３１ 系合金表现出高的强度水平

(>４００ ＭＰａ)ꎮ
尽管目前已经开发出了多种高强度低合金化Ｍｇ￣Ａｌ￣Ｚｎ

系合金板材ꎬ 但其在室温下的成形能力一般较差[３０]ꎬ 严

重限制了该合金系板材的实际应用ꎮ 鉴于此ꎬ 国内外学者

基于 Ｍｇ￣Ａｌ￣Ｚｎ 系合金进行了多元微合金化设计与工艺优

化ꎬ 并取得了一定进展ꎮ Ｈｏｎｏ 等[３１]采用双辊铸轧工艺开发

了一种新型 Ｍｇ￣１􀆰 ３Ａｌ￣０􀆰 ８Ｚｎ￣０􀆰 ７Ｍｎ￣０􀆰 ５Ｃａ 合金板材(可实现

亚快速凝固)ꎬ 研究结果表明ꎬ 该合金板材拥有良好的室温

成形性ꎬ 其杯突值(ｉｎｄｅｘ ｅｒｉｃｈｓｅｎꎬ ＩＥ)为 ７􀆰 ８ ｍｍꎬ 室温屈服

强度为~２３８ ＭＰａꎮ Ｔｒａｎｇ 等[３２] 也设计了一种室温下具有良

好成形性的 Ｍｇ￣３Ａｌ￣１Ｚｎ￣１Ｍｎ￣０􀆰 ５Ｃａ 合金板材ꎬ 该合金板材

ＩＥ 为 ８ ｍｍꎬ 室温屈服强度为~２１９ ＭＰａꎮ
2􀆰 3　 Mg￣Ca 系合金

Ｍｇ￣Ｃａ 系合金具有成本低、 密度低和生物相容性优

良等优点ꎬ 在工业和生物医学等领域有着广泛的应用前

景[３３ꎬ ３４] ꎮ Ｍｇ￣Ｃａ 二元合金的共晶温度为 ５１０ ℃ꎬ Ｃａ 在

Ｍｇ 中的最大溶解度为 ~ １􀆰 ２％ꎮ 此外ꎬ Ｃａ 元素原子半径

(０􀆰 １７４ ｎｍ)明显大于 Ｍｇ 元素原子半径(０􀆰 １３６ ｎｍ)ꎬ 且

与典型的 ＲＥ 元素原子半径接近 ( Ｇｄ: ０􀆰 １８０ ｎｍꎬ Ｙ:
０􀆰 １６２ ｎｍꎬ Ｎｄ: ０􀆰 １８２ ｎｍ)ꎬ 因此ꎬ Ｃａ 元素表现出类似

于 ＲＥ 元素的强化效应和阻燃效果ꎬ 目前性能优异的阻

燃镁合金就是基于含 Ｃａ 元素的合金体系进行设计的ꎮ 同

时ꎬ 添加 Ｃａ 元素可以降低镁合金中非基面滑移的层错

能ꎬ 并减小其‹ａ›位错交滑移到非基面的能垒ꎬ 增强其

变形前期的非基面‹ａ›位错滑移和其变形后期的‹ ｃ＋ａ›位
错滑移ꎬ 进而提升镁合金的塑性[３５] ꎮ 此外ꎬ Ｃａ 元素会在

晶界处大量偏聚ꎬ 并析出高密度 Ｍｇ２Ｃａ 纳米颗粒ꎬ 该纳

米颗粒对镁合金的晶界有强烈的钉扎作用ꎬ 使得 Ｍｇ￣Ｃａ
系合金的强度最终可接近于 Ｍｇ￣ＲＥ 系合金ꎮ

目前ꎬ 基于热力学计算和 Ｍｇ￣Ｃａ 二元合金相图

(图 ３)ꎬ 可以获得 Ｍｇ２Ｃａ 相的分布温区ꎬ 进一步通过调

控热处理工艺和挤压参数(温度、 速度)ꎬ 获得高强度的

Ｍｇ￣Ｃａ 二元合金ꎮ Ｎａｏｋｏ 等[３６] 研究了挤压温度对 Ｍｇ￣Ｃａ
二元合金(Ｃａ 原子百分数为 ０􀆰 ３％)微观组织和力学性能

的影响ꎬ 研究发现ꎬ 该合金在 ２５０ ℃下挤出时ꎬ 平均晶粒

尺寸可达到 ~ ０􀆰 ５ μｍꎬ 同时室温屈服强度为 ~ ３６３ ＭＰａꎮ
Ｐａｎ 等[３７]通过反向挤压工艺开发了一种高强度 Ｍｇ￣Ｃａ 二

元合金(Ｃａ 含量为 １％)ꎬ 其室温屈服强度和抗拉强度分

别达到了 ~３１０ ＭＰａ 和 ~３３０ ＭＰａꎮ 近期ꎬ 基于合金成分

与加工工艺优化ꎬ Ｐａｎ 等[３８] 进一步开发出了一种超高强

度 Ｍｇ￣Ｃａ 二元合金(Ｃａ 含量为 １％)ꎬ 该挤压态合金的动

态再结晶晶粒进一步细化至 ０􀆰 ２~０􀆰 ５ μｍꎬ 且该镁基体中

存在有强基面织构取向的亚晶晶粒组织ꎬ 从而使该合金

的室温屈服强度提升至~３７７ ＭＰａꎬ 同时抗拉强度也达到

了~３９２ ＭＰａꎮ 为了进一步阐明超细晶粒的形成机理ꎬ 对

该合金进行了 ＴＥＭ 分析ꎬ 发现镁合金中 Ｃａ 元素的添加

可促进镁基体的非基面滑移ꎬ 同时在挤压过程中ꎬ Ｃａ 元

素会在晶界处发生动态偏聚从而阻碍再结晶晶粒的长大

(图 ４ａ)ꎻ 此外ꎬ 挤压过程中还有大量球状 Ｍｇ２Ｃａ 纳米相

的析出(图 ４ｂ~ ４ｆ)ꎬ 该纳米相可抑制亚晶晶粒多边化的

图 ３　 Ｍｇ￣Ｃａ 二元合金相图

Ｆｉｇ􀆰 ３　 Ｐｈａｓｅ ｄｉａｇｒａｍ ｏｆ Ｍｇ￣Ｃａ ｂｉｎａｒｙ ａｌｌｏｙ

图 ４　 Ｍｇ￣Ｃａ 二元合金的 ＴＥＭ 照片[３８] : (ａ)未再结晶区组织照片ꎬ

(ｂ)再结晶晶粒组织照片ꎬ (ｃ)Ｍｇ２Ｃａ 纳米相的动态析出照

片ꎬ (ｄ)ｇ＝１０－１０ 光线条件下ꎬ 未动态再结晶和动态再结晶

晶粒的共存照片ꎬ (ｅ)ｇ＝ ０ ０ ０ １ 光线条件下ꎬ 未动态再结晶

和动态再结晶晶粒的共存照片ꎬ (ｆ)Ｍｇ２Ｃａ 的 Ｚ 衬度照片

Ｆｉｇ􀆰 ４　 ＴＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ ｔｈｅ Ｍｇ￣Ｃａ ｂｉｎａｒｙ ａｌｌｏｙ[３８] : (ａ) ｉｍａｇｅ ｏｆ ｒｅｃｒｙｓ￣

ｔａｌｌｉｚａｔｉｏｎ ｒｅｇｉｏｎꎬ (ｂ) ｉｍａｇｅ ｏｆ ｎｏｎ￣ｒｅｃｒｙｓｔａｌｌｉｚａｔｉｏｎ ｒｅｇｉｏｎꎬ (ｃ)

ｄｙｎａｍｉｃａｌｌｙ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｉｎｇ ｉｍａｇｅ ｏｆ Ｍｇ２Ｃａ ｎａｎｏ￣ｐｈａｓｅｓꎬ (ｄ) ｃｏ￣

ｅｘｉｓｔｅｎｃｅ ｇｒａｉｎｓ ｏｆ ｕｎＤＲＸｅｄ ｒｅｇｉｏｎ ａｎｄ ＤＲＸｅｄ ｒｅｇｉｏｎ ｉｎ ｔｈｅ

ｂｅａｍ ｃｏｎｄｉｔｉｏｎ ｏｆ ｇ ＝ １０ － １０ꎬ ( ｅ ) ｃｏ￣ｅｘｉｓｔｅｎｃｅ ｇｒａｉｎｓ ｏｆ

ｕｎＤＲＸｅｄ ｒｅｇｉｏｎ ａｎｄ ＤＲＸｅｄ ｒｅｇｉｏｎ ｉｎ ｔｈｅ ｂｅａｍ ｃｏｎｄｉｔｉｏｎ ｏｆ ｇ ＝

０ ０ ０ １ꎬ (ｆ) ｔｈｅ Ｚ￣ｃｏｎｔｒａｓｔ ｉｍａｇｅ ｏｆ Ｍｇ２Ｃａ ｐｈａｓｅｓ

４３
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进程ꎬ 并最终促进亚微米尺度晶粒的形成ꎮ 细小的动态

再结晶晶粒以及弥散析出的纳米 Ｍｇ２Ｃａ 相共同促进了该

合金强度的提升ꎮ
Ｍｇ￣Ｓｎ￣Ｃａ 合金由于具备显著的晶粒细化以及可形成

高熔点第二相等特点ꎬ 因此作为具有发展潜力的高强耐

热镁合金引起了人们的关注ꎮ Ｃｈａｉ 等[３９] 研究了较宽 Ｃａ
元素含量范围对 Ｍｇ￣１􀆰 ０Ｓｎ￣０􀆰 ５Ｚｎ 合金微观组织及力学性

能的影响ꎬ 结果发现ꎬ Ｃａ 元素的添加能够改善 Ｍｇ￣
１􀆰 ０Ｓｎ￣０􀆰 ５Ｚｎ 合金的晶粒结构ꎬ 从而提升该合金的抗拉强

度ꎻ 当 Ｃａ 元素含量为 １％时ꎬ 该合金室温抗拉强度可达

到~３１０􀆰 ９ ＭＰａꎬ 延伸率约为 ２３􀆰 ６％ꎮ
在此基础上ꎬ 基于 Ｍｇ￣２Ｓｎ￣ｘＣａ 合金的相图(图 ５)ꎬ

近期ꎬ Ｐａｎ 等[４０]在 Ｍｇ￣２Ｓｎ 中添加了 １％的 Ｃａ 元素ꎬ 开发

了一种高强度 Ｍｇ￣２Ｓｎ￣１Ｃａ 合金ꎮ 研究发现ꎬ Ｍｇ￣２Ｓｎ￣１Ｃａ
合金在 ２６０ ℃下挤出时ꎬ 其晶粒尺寸可细化至 ~０􀆰 ８ μｍꎬ
并形成高密度的位错、 亚晶界和 Ｍｇ２Ｃａ 纳米沉淀析出相ꎬ
该合金室温屈服强度为~２６９ ＭＰａꎬ 抗拉强度为 ~３０５ ＭＰａꎬ
延伸率为 ~ ６％ꎮ 在 Ｍｇ￣２Ｓｎ 合金的基础上ꎬ Ｐａｎ 等[４１] 进

一步设计了 Ｍｇ￣２Ｓｎ￣２Ｃａ 合金ꎬ 并探究其微观结构和力学

性能ꎬ 研究发现ꎬ 该合金在 ２２０ ℃挤出时ꎬ 其室温屈服强

度为~４４３ ＭＰａꎬ 抗拉强度为~４６０ ＭＰａꎬ 比较可知ꎬ 该合

金强度为非稀土类变形镁合金的最高强度ꎬ 即实现了低成

本、 高强度低合金化镁合金的制备ꎮ

图 ５　 Ｍｇ￣２Ｓｎ￣ｘＣａ 合金相图

Ｆｉｇ􀆰 ５　 Ｐｈａｓｅ ｄｉａｇｒａｍ ｏｆ Ｍｇ￣２Ｓｎ￣ｘＣａ ａｌｌｏｙ

鉴于 Ｍｎ 元素同样具有改善合金力学性能的作用ꎬ
Ｚｈａｎｇ 等[４２]近期开发了一种新型超高强度与中等塑性的

Ｍｇ￣２􀆰 ０Ｓｎ￣１􀆰 ９５Ｃａ￣０􀆰 ５Ｍｎ 合金ꎬ 研究发现ꎬ Ｍｎ 元素的添

加增加了该合金动态再结晶过程的形核率ꎬ 有利于该合

金晶粒的细化ꎻ 同时提高了该合金孪晶的热稳定性ꎬ 导

致再结晶晶粒直接在孪晶处形核ꎬ 使得该挤压态合金的

织构得到了显著弱化ꎬ 有利于其塑性的提高ꎻ 此外ꎬ
Ｍｎ 颗粒本身作为强化相也可促进该合金强度的提升ꎮ
因此ꎬ 该挤压态合金的屈服强度、 抗拉强度和延伸率分

别达到了 ~４５０ ＭＰａ、 ~ ４６２ ＭＰａ 和 ~５％ꎮ

此外ꎬ Ｍｇ￣Ｃａ￣Ｚｎ 系合金由于具有成本低、 力学性能

优异等特点而受到广泛关注[４３ꎬ ４４] ꎮ 图 ６ 为 Ｍｇ￣０􀆰 ５Ｃａ￣ｘＺｎ
合金的相图ꎬ 通过该相图可以制定出镁合金中合理的 Ｚｎ
元素添加量和热处理工艺ꎮ Ｚｈａｎｇ 等[４５]通过对 Ｍｇ￣０􀆰 ５Ｃａ￣
１Ｚｎ 合金在不同温度下进行挤压ꎬ 发现在 ３１０ ℃挤压时ꎬ
该合金的位错密度最高ꎬ 此时晶粒尺寸为 ０􀆰 ５ ~ ０􀆰 ６ μｍꎬ
抗拉强度为~３００ ＭＰａꎮ Ｋａｎｇ 等[４６]通过向 Ｍｇ￣２Ｚｎ 合金中

添加不同含量的 Ｃａ 元素ꎬ 研究发现随着 Ｃａ 元素含量的

增加ꎬ 该合金的强度逐渐提高ꎬ 但其延伸率反而逐渐下

降ꎮ 这是由于随着 Ｃａ 元素含量的增加ꎬ 该合金晶粒逐渐

细化ꎬ 从而使其强度得到提高ꎬ 但是 Ｃａ 元素的添加使得

该挤压态合金中仍有少量未再结晶区域存在ꎬ 因而降低

了其塑性ꎮ Ｌｉ 等[４７] 研究了不同挤出速度(０􀆰 ０１ꎬ ０􀆰 ０５ꎬ
０􀆰 １ 和 ０􀆰 ５ ｍｍ / ｓ)对 Ｍｇ￣０􀆰 ５Ｃａ￣４Ｚｎ 合金微观组织和力学

性能的影响ꎮ 实验结果发现ꎬ 该合金的强度随着挤出速

度的降低而逐渐升高ꎬ 当挤出速度为 ０􀆰 ５ ｍｍ / ｓ 时ꎬ 晶

粒尺寸为 １􀆰 ７５ μｍꎬ 此时该合金的室温抗拉强度最低ꎬ
为 ~３３７ ＭＰａꎻ 当挤出速度降低到 ０􀆰 ０１ ｍｍ / ｓ 时ꎬ 晶粒

尺寸为 ０􀆰 ９８ μｍꎬ 此时ꎬ 合金的室温抗拉强度最高ꎬ 为

~３７１ ＭＰａꎮ 该合金的高强度是晶粒细化、 动态沉淀析出

和织构强化共同作用的结果ꎮ

图 ６　 Ｍｇ￣０􀆰 ５Ｃａ￣ｘＺｎ 合金相图

Ｆｉｇ􀆰 ６　 Ｐｈａｓｅ ｄｉａｇｒａｍ ｏｆ Ｍｇ￣０􀆰 ５Ｃａ￣ｘＺｎ ａｌｌｏｙ

2􀆰 4　 Mg￣Zn 系合金

Ｚｎ 是镁合金中一种重要的合金元素ꎬ 镁合金中添加

的 Ｚｎ 元素在后续的时效过程中会以 β′强化相的形式析

出ꎬ 可起到析出强化的效果ꎬ 从而有利于合金强度的提

高ꎮ 然而ꎬ 为实现低合金化的设计 ( Ｚｎ 质量分数小于

４％)ꎬ Ｍｇ￣Ｚｎ 系合金的析出强化效果往往得不到充分体

现ꎻ 并且相对于 Ｍｇ￣Ｃａ 系合金ꎬ Ｍｇ￣Ｚｎ 系合金的晶粒细

化效果也不够显著ꎬ 因此低合金化 Ｍｇ￣Ｚｎ 系合金的力学

性能往往较差ꎬ 需要进一步添加 Ｍｎ 和 Ｃａ 等元素来改善

其微观组织与力学性能ꎮ
Ｍｎ 元素添加量较低时ꎬ 可以起到去除合金中 Ｆｅ 杂

质的作用ꎻ Ｍｎ 元素含量较高时ꎬ 可以析出 Ｍｎ 单质或含

５３
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Ｍｎ 的强化相(如 ＡｌＭｎ 相等)ꎬ 从而起到析出强化的效

果ꎬ 改善合金的力学性能[４８ꎬ ４９] ꎮ 例如ꎬ Ｐａｎ 等[５０] 研究了

不同 Ｍｎ 元素含量(分别为 １％和 ２％)对 Ｍｇ￣２Ｚｎ￣０􀆰 ３Ｓｒ 合
金微观组织与力学性的影响ꎬ 研究结果表明: Ｍｎ 元素含

量为 ２％时ꎬ 该合金可获得最优的力学性能ꎬ 其室温抗拉

强度为 ~３３３ ＭＰａꎬ 延伸率为 ~１７％ꎮ 该合金的高强度是

细晶强化、 弥散强化和析出强化等共同作用的结果ꎮ Ｓｈｅ
等[５１]向 Ｍｇ￣２Ｚｎ 合金中添加 Ｍｎ 元素ꎬ 研究发现ꎬ Ｍｎ 元

素含量为 ２％时ꎬ 该合金动态再结晶晶粒从２０ μｍ 显著细

化到了 ２ μｍꎬ 并且大量细小的 Ｍｎ 单质析出相有效阻碍

了挤压过程中新生晶粒的长大ꎬ 使得该合金的抗拉强度

达到了~３１５ ＭＰａꎬ 延伸率也高达~２４％ꎮ
此外ꎬ 结合 Ｃａ 和 Ｍｎ 的优势ꎬ Ｊｉａｎｇ 等[５２] 开发了一

种新型低合金化 Ｍｇ￣０􀆰 ２１Ｚｎ￣０􀆰 ３Ｃａ￣０􀆰 １４Ｍｎ 合金(溶质含

量小于 １％)ꎬ 实验发现ꎬ 当挤压温度为 ３００ ℃时ꎬ 该合

金得到了细小动态再结晶晶粒( ~ ２􀆰 ３ μｍ)和粗大未动态

再结晶晶粒并存的双峰组织ꎬ 其屈服强度为 ~ ３０７ ＭＰａꎬ
延伸率为~２０􀆰 ６％ꎻ 同时ꎬ 该合金在挤压过程中析出的细

小球状 Ｍｇ２Ｃａ 和 α￣Ｍｎ 相ꎬ 对动态再结晶晶粒的长大有

阻碍作用ꎬ 并对最终双峰组织的形成起到了关键的促进

作用ꎬ 如图 ７ 所示ꎮ
总结近年来国内外学者对高强度低合金化镁合金的

研究成果 ( 图 ８)ꎬ 可以看出ꎬ Ｍｇ￣ＲＥ[１９ꎬ ２１ꎬ ２２ꎬ ５３] 、 Ｍｇ￣
Ａｌ[２３ꎬ ２４ꎬ ２７ꎬ ２９ꎬ ５４]和 Ｍｇ￣Ｃａ[３５－３７ꎬ ４０ꎬ ４１ꎬ ４４－４６]系合金的屈服强度

相对较高ꎬ 其中 Ｍｇ￣ＲＥ 系合金屈服强度可超过 ５００ ＭＰａꎬ

图 ７　 ３００ ℃下挤压的 Ｍｇ￣０􀆰 ２１Ｚｎ￣０􀆰 ３Ｃａ￣０􀆰 １４Ｍｎ 合金[５２] : (ａ)ＴＥＭ
照片ꎬ (ｂ)图 ７ａ 中矩形区域的高角环形暗场像照片ꎬ ( ｃ)
ＳＥＭ 照片ꎬ ( ｄ ~ ｇ ) 图 ７ｃ 的 ＥＤＸ 元 素 面 扫 照 片ꎬ ( ｈ )
[１１－２０]Ｍｇ光线方向含 Ｃａ 球形析出相的选区电子衍射花样

Ｆｉｇ􀆰 ７　 Ｍｇ￣０􀆰 ２１Ｚｎ￣０􀆰 ３Ｃａ￣０􀆰 １４Ｍｎ ａｌｌｏｙ ｅｘｔｒｕｄｅｄ ａｔ ３００ ℃ [５２]: (ａ) ＴＥＭ
ｉｍａｇｅꎬ (ｂ) ｈｉｇｈ￣ａｎｇｌｅ ａｎｎｕｌａｒ ｄａｒｋ￣ｆｉｅｌｄ ｉｍａｇｅ ｏｆ ｒｅｃｔａｎｇｕｌａｒ ｒｅｇｉｏｎ
ｉｎ Ｆｉｇ􀆰 ７ａꎬ (ｃ) ＳＥＭ ｉｍａｇｅꎻ (ｄ ~ ｇ) ｃｏｒｒｅｓｐｏｎｄｉｎｇ ＥＤＸ ｅｌｅｍｅｎｔａｌ
ｍａｐｐｉｎｇｓ ｏｆ ｓｅｌａｃｔｅｄ ａｒｅａ ｉｎ Ｆｉｇ􀆰 ７ｃꎬ (ｈ) ｃｏｒｒｅｓｐｏｎｄｉｎｇ ｓｅｌｅｃｔｅｄ ａｒｅａ
ｅｌｅｃｔｒｏｎ ｄｉｆｆｒａｃｔｉｏｎ ｐａｔｔｅｒｎ ｏｆ ｔｈｅ Ｃａ ｃｏｎｔａｉｎｅｄ ｓｐｈｅｒｉｃａｌ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅ
ｔａｋｅｎ ｆｒｏｍ ｔｈｅ ｂｅａｍ ｄｉｒｅｃｔｉｏｎ ｏｆ [１１－２０]Ｍｇ

图 ８ 　 不同低合金化镁合金体系屈服强度与合金含量关系图: ( ａ) Ｍｇ￣ＲＥ[１９ꎬ ２１ꎬ ２２ꎬ ５３] ꎬ ( ｂ) Ｍｇ￣Ａｌ[２３ꎬ ２４ꎬ ２７ꎬ ２９ꎬ ５４] ꎬ ( ｃ) Ｍｇ￣
Ｃａ[３５－３７ꎬ ４０ꎬ ４１ꎬ ４４－４６] ꎬ (ｄ)Ｍｇ￣Ｚｎ[４９－５１] ꎬ (ｅ)图 ８ａ~８ｄ 合金系汇总图

Ｆｉｇ􀆰 ８ 　 Ｔｈｅ ｒｅｌａｔｉｏｎｓｈｉｐ ｄｉａｇｒａｍｓ ｂｅｔｗｅｅｎ ｙｉｅｌｄ ｓｔｒｅｎｇｔｈ ａｎｄ ａｌｌｏｙ ｃｏｎｔｅｎｔ ｏｆ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｌｏｗ￣ａｌｌｏｙｅｄ ｍａｇｎｅｓｉｕｍ ａｌｌｏｙ ｓｙｓｔｅｍｓ: ( ａ) Ｍｇ￣
ＲＥ[１９ꎬ ２１ꎬ ２２ꎬ ５３] ꎬ (ｂ) Ｍｇ￣Ａｌ[２３ꎬ ２４ꎬ ２７ꎬ ２９ꎬ ５４] ꎬ (ｃ) Ｍｇ￣Ｃａ[３５－３７ꎬ ４０ꎬ ４１ꎬ ４４－４６] ꎬ (ｄ) Ｍｇ￣Ｚｎ[４９－５１] ꎬ (ｅ) ｓｕｍｍａｒｙ ｄｉａｇｒａｍ ｏｆ ｔｈｅ ａｌｌｏｙ
ｓｙｓｔｅｍｓ ｉｎ Ｆｉｇ􀆰 ８ａ~８ｄ

６３



　 第 １ 期 程仁山等: 新型高强度低合金化镁合金研究进展

合金含量也可保持在 ４％左右ꎻ 而Ｍｇ￣Ｃａ 系合金在合金含

量低于 １％的条件下ꎬ 其屈服强度就可达到 ３５０ ＭＰａꎻ 此

外ꎬ Ｍｇ￣Ｚｎ[４９－５１]系合金的成分含量跨度较大ꎬ 几乎覆盖

低合金化的所有成分含量区间ꎬ 但其屈服强度相对较低ꎬ
仅在 ３００ ＭＰａ 左右ꎮ

3　 结　 语

近年来ꎬ 镁合金产品的类型逐渐多样化、 应用领域

日益广泛ꎬ 特别是在交通运输、 航空和航天等领域ꎬ 人

们对于低成本、 高性能镁合金的需求也日益迫切ꎬ 高强

度低合金化镁合金的成功制备将大幅拓宽镁合金的应用

范围ꎮ 然而ꎬ 低合金化镁合金的强度和塑性难以兼备ꎬ
目前开发的高强度低合金化镁合金的延伸率和成形性一

般较差ꎬ 特别是一些超高强度的镁合金ꎮ 因而ꎬ 开发和

设计出高强度、 高延展性和高成形性兼备的低合金化、
高性能镁合金具有重要意义ꎬ 并且已成为未来镁合金发

展的一个重要方向ꎮ 未来镁合金的发展可围绕以下几个

方面进行: ① 结合各体系镁合金的特点ꎬ 探究与设计新

型的多组元、 低(微)合金化镁合金ꎻ ② 探究适合低合金

化镁合金成型的加工方法和实现高性能化镁合金的工艺

设计与优化方法ꎻ ③ 阐明低合金化镁合金实现高强高韧

力学性能的微观机制ꎬ 并探索全新的高强韧镁合金的设

计理念ꎮ

参考文献　 References

[１]　 丁文江ꎬ 吴玉娟ꎬ 彭立明ꎬ 等. 中国材料进展[Ｊ]ꎬ ２０１０ꎬ ２９
(０８): ３７－４５.
ＤＩＮＧ Ｗ Ｊꎬ ＷＵ Ｙ Ｊꎬ ＰＥＮＧ Ｌ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｃｈｉｎａ[Ｊ]ꎬ ２０１０ꎬ
２９(０８): ３７－４５.

[２]　 ＴＯＮＧ Ｌ Ｂꎬ ＺＨＥＮＧ Ｍ Ｙꎬ ＣＨＥＮＧ Ｌ Ｒꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｃｈａｒａｃｔｅｒｉｚａ￣
ｔｉｏｎ[Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ １０４: ６６－７２.

[３]　 ＪＩＡＮＧ Ｂꎬ ＸＩＡＮＧ Ｑꎬ ＡＴＲＥＮＳ Ａꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃｏｒｒｏｓｉｏｎ Ｓｃｉｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ
１２６(ｓｅｐ): ３７４－３８０.

[４]　 吴玉娟ꎬ 丁文江ꎬ 彭立明ꎬ 等. 中国材料进展[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ ３０(２):
１－９.
ＷＵ Ｙ Ｊꎬ ＤＩＮＧ Ｗ Ｊꎬ ＰＥＮＧ Ｌ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｃｈｉｎａ[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ ３０
(２): １－９.

[５]　 ＣＩＨＯＶＡ Ｍꎬ ＳＣＨＡＵＢＩＮ Ｒꎬ ＨＡＵＳＥＲ Ｌ Ｂꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ
[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ １５８: ２１４－２２９.

[６]　 ＪＩＡＮＧ Ｍ Ｇꎬ ＸＵ Ｃꎬ ＮＡＫＡＴＡ Ｔꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉ￣
ｎｅｅｒｉｎｇ: Ａ[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ ６６７: ２３３－２３９.

[７]　 ＹＵ Ｚꎬ ＨＵＡＮＧ Ｙꎬ ＱＩＵ Ｘꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ:
Ａ[Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ ６２２: １２１－１３０.

[８]　 ＨＯＭＭＡ Ｔꎬ ＫＵＮＩＴＯ Ｎꎬ ＫＡＭＡＤＯ Ｓ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２００９ꎬ
６１(６): ６４４－６４７.

[９]　 ＨＥＮＧ Ｘ Ｗꎬ ＺＨＡＮＧ Ｙꎬ ＲＯＮＧ Ｗꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ＆ Ｄｅｓｉｇｎ[Ｊ]ꎬ
２０１９ꎬ １６９: １－１０.

[１０] ＰＡＲＫ Ｓ Ｈꎬ ＪＵＮＧ Ｊ Ｇꎬ ＫＩＭ Ｙ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｌｅｔｔｅｒｓ[Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ

１３９: ３５－３８.

[１１] ＪＩＡＮＧ Ｌ Ｙꎬ ＺＨＡＮＧ Ｄ Ｆꎬ ＦＡＮ Ｘ Ｗꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ

Ｃｏｍｐｏｕｎｄｓ[Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ ６２０: ３６８－３７５.

[１２] ＳＵＮ Ｊ Ｐꎬ ＹＡＮＧ Ｚ Ｑꎬ ＨＡＮ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒ￣

ｉｎｇ: Ａ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ ７３４: ４８５－４９０.

[１３] 李见. 材料科学基础[Ｍ]. 北京: 冶金工业出版社ꎬ ２０００: ４５７.

ＬＩ Ｊ. Ｆｕｎｄａｍｅｎｔａｌｓ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ[Ｍ]. Ｂｅｉｊｉｎｇ: Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌ

Ｉｎｄｕｓｔｒｙ Ｐｒｅｓｓꎬ ２０００: ４５７.

[１４] 康云ꎬ 张代东ꎬ 孟若愚. 山西冶金[Ｊ]ꎬ ２００８ꎬ ３１(５): ５－７.

ＫＡＮＧ Ｙꎬ ＺＨＡＮＧ Ｄ Ｄꎬ ＭＥＮＧ Ｒ Ｙ. Ｓｈａｎｘｉ Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｙ[Ｊ]ꎬ ２００８ꎬ ３１

(５): ５－７.

[１５] ＷＡＮＧ Ｊ Ｆꎬ ＳＯＮＧ Ｐ Ｆꎬ ＨＵＡＮＧ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｌｅｔｔｅｒｓ [ Ｊ]ꎬ

２０１３ꎬ ９３: ４１５－４１８.

[１６] ＺＨＡＮＧ Ｊ Ｈꎬ ＬＩＵ Ｓ Ｊꎬ ＷＵ Ｒ Ｚꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｇｎｅｓｉｕｍ ａｎｄ Ａｌ￣

ｌｏｙｓ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ ６(３): ２７７－２９１.

[１７] 王红炜ꎬ 胡延明ꎬ 连珍锐. 金属世界[Ｊ]ꎬ ２０１７(１): ９－１３.

ＷＡＮＧ Ｈ Ｗꎬ ＨＵ Ｙ Ｍꎬ ＬＩＡＮ Ｚ Ｒ. Ｍｅｔａｌ Ｗｏｒｌｄ[Ｊ]ꎬ ２０１７(１): ９－１３.

[１８] 陈振华. 耐热镁合金[Ｍ]. 北京: 化学工业出版社ꎬ ２００７: ５３４.

ＣＨＥＮ Ｚ Ｈ. Ｈｅａｔ Ｒｅｓｉｓｔａｎｔ Ｍａｇｎｅｓｉｕｍ Ａｌｌｏｙｓ[Ｍ]. Ｂｅｉｊｉｎｇ: Ｃｈｅｍｉｃａｌ

Ｉｎｄｕｓｔｒｙ Ｐｒｅｓｓꎬ ２００７: ５３４.

[１９] ＧＵＡＮ Ｋꎬ ＹＡＮＧ Ｑꎬ ＢＵ Ｆꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ:

Ａ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ ７０３: ９７－１０７.

[２０] 陈振华. 变形镁合金[Ｍ]. 北京: 化学工业出版社ꎬ ２００５: ３９７.

ＣＨＥＮ Ｚ Ｈ. Ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ Ｍａｇｎｅｓｉｕｍ Ａｌｌｏｙ[Ｍ]. Ｂｅｉｊｉｎｇ: Ｃｈｅｍｉｃａｌ Ｉｎ￣

ｄｕｓｔｒｙ Ｐｒｅｓｓꎬ ２００５: ３９７.

[２１] ＫＵＢＳＥＫ Ｊꎬ ＤＶＯＲＳＫ Ｄꎬ ＶＥＳＥＬ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａ Ｓｉｎｉｃａ

(Ｅｎｇｌｉｓｈ Ｌｅｔｔｅｒｓ)[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ ３２(３): ３２１－３３１.

[２２] ＨＵＡＮＧ Ｈꎬ ＭＩＡＯ Ｈ Ｗꎬ ＹＵＡＮ Ｇ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｇｎｅｓｉｕｍ ａｎｄ

Ａｌｌｏｙｓ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ ６(２): １０７－１１３.

[２３] ＤＩＮＧ Ｓ Ｘꎬ ＬＥＥ Ｗ Ｔꎬ ＣＨＡＮＧ Ｃ Ｐꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ

２００８ꎬ ５９(９): １００６－１００９.

[２４] ＫＩＭ Ｗ Ｊꎬ ＬＥＥ Ｙ Ｇꎬ ＬＥＥ Ｍ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ ６５

(１２): １１０５－１１０８.

[２５] ＨＡＮ Ｔ Ｚꎬ ＨＵＡＮＧ Ｇꎬ ＭＡ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍｐｏｕｎｄｓ

[Ｊ]ꎬ ２０１９ꎬ ７８４: ５８４－５９１.

[２６] ＫＡＮＧ Ｊꎬ ＳＵＮ Ｘꎬ ＤＥＮＧ Ｋꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ:

Ａ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ ６９７: ２１１－２１６.

[２７] ＺＥＮＧ Ｚ Ｒꎬ ＺＨＵ Ｙ Ｍꎬ ＮＩＥ Ｊ Ｆꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ

１６０: ９７－１０８.

[２８] ＫＩＭ Ｗ Ｊꎬ ＬＥＥ Ｙ Ｇ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ: Ａ[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ

５２８(４/ ５): ２０６２－２０６６.

[２９] ＺＥＮＧ Ｚ Ｒꎬ ＺＨＵ Ｙ Ｍꎬ ＮＩＥ Ｊ Ｆꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌ ａｎｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ

Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ Ａ[Ｊ]ꎬ ２０１９ꎬ ５０(９)ꎬ １－２０.

[３０] ＳＵＨ Ｂ Ｃꎬ ＳＨＩＭ Ｍ Ｓꎬ ＳＨＩＮ Ｋ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ

８４－８５: １－６.

[３１] ＢＩＡＮ Ｍ Ｚꎬ ＳＡＳＡＫＩ Ｔ Ｔꎬ ＮＡＫＡＴＡ Ｔꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ

２０１８ꎬ １５８: ２７８－２８８.

[３２] ＴＲＡＮＧ Ｔ Ｔ Ｔꎬ ＺＨＡＮＧ Ｊ Ｈꎬ ＫＩＭ Ｊ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ｎａｔｕｒｅ Ｃｏｍｍｕｎｉｃａｔｉｏｎｓ

７３
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[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ ９(１): ２５２２－２５２７.

[３３] ＲＡＤ Ｈ Ｒ Ｂꎬ ＩＤＲＩＳ Ｍ Ｈꎬ ＫＡＤＩＲ Ｍ Ｒ Ａꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ＆ Ｄｅｓｉｇｎ

[Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ ３３: ８８－９７.

[３４] ＯＨ￣ＩＳＨＩ Ｋꎬ ＷＡＴＡＮＡＢＥ Ｒꎬ ＭＥＮＤＩＳ Ｃ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ

ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ: Ａ[Ｊ]ꎬ ２００９ꎬ ５２６(１/ ２): １７７－１８４.

[３５] ＺＨＵ Ｇ Ｍꎬ ＷＡＮＧ Ｌ Ｙꎬ ＺＨＯＵ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｐｌａｓ￣

ｔｉｃｉｔｙ[Ｊ]ꎬ ２０１９ꎬ １２０: １６４－１７９.

[３６] ＩＫＥＯ Ｎꎬ ＮＩＳＨＩＯＫＡ Ｍꎬ ＭＵＫＡＩ Ｔ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｌｅｔｔｅｒｓ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ ２２３:

６５－６８.

[３７] ＰＡＮ Ｈ Ｃꎬ ＱＩＮ Ｇ Ｗꎬ ＲＥＮ Ｙ Ｐꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍ￣

ｐｏｕｎｄｓ[Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ ６３０: ２７２－２７６.

[３８] ＰＡＮ Ｈ Ｃꎬ ＹＡＮＧ Ｃ Ｌꎬ ＹＡＮＧ Ｙ Ｔꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｌｅｔｔｅｒｓ[Ｊ]ꎬ ２０１９ꎬ

２３７: ６５－６８.

[３９] ＣＨＡＩ Ｙ Ｆꎬ ＪＩＡＮＧ Ｂꎬ ＳＯＮＧ Ｊ Ｆꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍ￣

ｐｏｕｎｄｓ[Ｊ]ꎬ ２０１９ꎬ ７８２: １０７６－１０８６.

[４０] ＰＡＮ Ｈ Ｃꎬ ＱＩＮ Ｇ Ｗꎬ ＸＵ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ＆ Ｄｅｓｉｇｎ[Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ ８３:

７３６－７４４.

[４１] ＰＡＮ Ｈ Ｃꎬ ＱＩＮ Ｇ Ｗꎬ ＨＵＡＮＧ Ｙ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ

１４９: ３５０－３６３.

[４２] ＺＨＡＮＧ Ａ Ｙꎬ ＫＡＮＧ Ｒꎬ ＷＵ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉ￣

ｎｅｅｒｉｎｇ: Ａ[Ｊ]ꎬ ２０１９ꎬ ７５４: ２６９－２７４.

[４３] ＴＯＮＧ Ｌ Ｂꎬ ＺＨＥＮＧ Ｍ Ｙꎬ ＣＨＥＮＧ Ｌ Ｒꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ

Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ: Ａ[Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ５６９: ４８－５３.

[４４] ＨＯＦＥＳＴＴＥＲ Ｊꎬ ＢＥＣＫＥＲ Ｍꎬ ＭＡＲＴＩＮＥＬＩ Ｅꎬ ｅｔ ａｌ. ＪＯＭ[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ

６６(４): ５６６－５７２.

[４５] ＺＨＡＮＧ Ｂ Ｐꎬ ＧＥＮＧ Ｌꎬ ＨＵＡＮＧ Ｌ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ

２０１０ꎬ ６３(１０): １０２４－１０２７.

[４６] ＫＡＮＧ Ｑꎬ ＪＩＡＮＧ Ｈꎬ ＺＨＡＮＧ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍ￣

ｐｏｕｎｄｓ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ ７４２: １０１９－１０３０.

[４７] ＬＩ Ｗ Ｊꎬ ＤＥＮＧ Ｋ Ｋꎬ ＺＨＡＮＧ Ｘꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉ￣

ｎｅｅｒｉｎｇ: Ａ[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ ６７７: ３６７－３７５.

[４８] ＧＡＯ Ｘꎬ ＮＩＥ Ｊ Ｆ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２００７ꎬ ５６(８): ６４５－６４８.

[４９] ＨＯＭＭＡ Ｔꎬ ＮＡＫＡＷＡＫＩ Ｓꎬ ＫＡＭＡＤＯ Ｓ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [ Ｊ]ꎬ

２０１０ꎬ ６３(１２): １１７３－１１７６.

[５０] ＰＡＮ Ｆ Ｓꎬ ＭＡＯ Ｊ Ｊꎬ ＺＨＡＮＧ Ｇꎬ ｅｔ ａｌ. Ｐｒｏｇｒｅｓｓ ｉｎ Ｎａｔｕｒａｌ Ｓｃｉｅｎｃｅ:

Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ ２６(６): ６３０－６３５.

[５１] ＳＨＥ Ｊꎬ ＰＥＮＧ Ｐꎬ ＸＩＡＯ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ:

Ａ[Ｊ]ꎬ ２０１９ꎬ ７６５: １３８２０３.

[５２] ＪＩＡＮＧ Ｍ Ｇꎬ ＸＵ Ｃꎬ ＮＡＫＡＴＡ Ｔꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍ￣

ｐｏｕｎｄｓ[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ ６６８: １３－２１.

[５３] ＳＩＮＧＨ Ａꎬ ＯＳＡＷＡ Ｙꎬ ＳＯＭＥＫＡＷＡ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌ ａｎｄ Ｍａ￣

ｔｅｒｉａｌｓ Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ Ａ[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ４５(８): ３２３２－３２４０.

[５４] ＬＩ Ｚ Ｔꎬ ＺＨＡＮＧ Ｘ Ｄꎬ ＺＨＥＮＧ Ｍ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎ￣

ｇｉｎｅｅｒｉｎｇ: Ａ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ ６８２: ４２３－４３２.

(编辑　 费蒙飞)
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