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摘　 要: 作为最轻的金属结构材料, 块体高强镁合金材料的抗拉强度已突破 700
 

MPa, 高塑性镁合金的断裂延伸率可达

35%, 在航空航天、 电子通讯、 国防装备等领域展现出优异的应用前景。 但是, 镁合金相较于普遍应用的金属结构材料, 如

钢铁和铝合金等, 仍旧存在很大的力学性能差距。 如何同时保持高强度和高塑性是镁合金研究领域中的关键难题。 此外, 镁

合金也极易腐蚀, 提高镁合金强度通常会恶化耐蚀性能。 如何兼具高强度与高耐蚀特性也是镁合金研究领域面临的重大挑

战。 归纳总结了镁合金复合强化、 协同增塑及耐腐蚀行为的研究进展, 重点介绍了基于微结构调控的镁合金强塑协同机制及

高强耐蚀镁合金设计原理。 引入有效阻碍位错运动的析出相、 高密度晶界等微结构能够显著提升镁合金强度; 促进镁合金中

多种类塑性变形载体参与变形是改善镁合金塑性的关键途径; 抑制局部微电偶腐蚀、 提高表面钝化膜的保护性能够有效提高

镁合金耐腐蚀性能。 通过镁合金中微结构的协调及设计有望突破镁合金高强度、 高塑性和良好耐蚀性能不可兼得的瓶颈。
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Abstract:
 

As
 

the
 

lightest
 

metallic
 

structural
 

material,
 

the
 

ultimate
 

tensile
 

strength
 

of
 

bulk
 

high-strength
 

magnesium
 

(Mg)
 

alloy
 

has
 

exceeded
 

700
 

MPa,
 

and
 

the
 

elongation
 

of
 

high-ductility
 

Mg
 

alloys
 

can
 

be
 

up
 

to
 

35%,
 

Mg
 

alloys
 

show
 

excellent
 

appli-
cation

 

prospects
 

in
 

aerospace,
 

electronic
 

communications,
 

defence
 

equipment
 

and
 

other
 

fields.
 

However,
 

Mg
 

alloys
 

are
 

still
 

far
 

away
 

from
 

the
 

commonly
 

applied
 

metallic
 

materials,
 

such
 

as
 

steel
 

and
 

aluminium
 

(Al)
 

alloys,
 

with
 

a
 

large
 

gap
 

in
 

mechanical
 

properties.
 

How
 

to
 

maintain
 

high
 

strength
 

and
 

high
 

ductility
 

at
 

the
 

same
 

time
 

is
 

a
 

challenge
 

in
 

the
 

field
 

of
 

Mg
 

alloys.
 

In
 

addi-
tion,

 

pure
 

Mg
 

and
 

Mg
 

alloys
 

are
 

also
 

highly
 

susceptible
 

to
 

corrosion,
 

and
 

increasing
 

the
 

strength
 

of
 

Mg
 

alloys
 

usually
 

deterio-
rates

 

the
 

corrosion
 

resistance.
 

How
 

to
 

balance
 

high
 

strength
 

and
 

high
 

corrosion
 

resistance
 

is
 

also
 

a
 

major
 

challenge
 

of
 

Mg
 

al-
loys.

 

This
 

work
 

summarizes
 

the
 

research
 

progress
 

of
 

plastic
 

deformation
 

mechanisms
 

and
 

corrosion-resistant
 

behaviours,
 

and
 

fo-
cuses

 

on
 

the
 

synergistic
 

mechanism
 

of
 

Mg
 

alloys
 

strength
 

and
 

ductility
 

based
 

on
 

microstructure
 

regulation
 

and
 

the
 

design
 

princi-
ple

 

of
 

high-strength-corrosion-resistant
 

Mg
 

alloys.
 

The
 

introduction
 

of
 

microstructures
 

such
 

as
 

precipitated
 

phases
 

and
 

high-
density

 

grain
 

boundaries,
 

which
 

effectively
 

impede
 

dislocations
 

motion,
 

can
 

significantly
 

enhance
 

the
 

strength
 

of
 

Mg
 

alloys;
 

the
 

promotion
 

of
 

multiple
 

plastic
 

deformation
 

carriers
 

in
 

Mg
 

alloys
 

is
 

a
 

key
 

method
 

to
 

improve
 

the
 

ductility
 

of
 

Mg
 

alloys;
 

and
 

the
 

suppression
 

of
 

local
 

microelectrodynamic
 

coupling
 

corrosion
 

and
 

the
 

protective
 

property
 

improvement
 

of
 

passive
 

film
 

can
 

effectively
 

improve
 

the
 

corrosion-resistant
 

properties
 

of
 

Mg
 

alloys.
 

The
 

design
 

of
 

microstructures
 

is
 

expected
 

to
 

break
 

through
 

the
 

bottleneck
 

of
 

Mg
 

alloys
 

with
 

high
 

strength,
 

supe-
rior

 

ductility
 

and
 

good
 

corrosion
 

resistance.
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1　 前　 言

电子通讯、 航空航天、 国防武器等领域的迅猛发展

对材料轻量化提出了严苛的要求。 镁合金是目前能够实

际应用的最轻的金属结构材料, 兼具高比强度和比刚度、
阻尼减震、 导电导热和生物兼容性等优势, 作为非承重

或小承重结构件已经在各领域取得广泛应用[1-7] 。 然而,
与钢铁、 铝合金、 钛合金[8-12] 等传统金属结构材料相比,
镁合金依然存在绝对强度低、 塑韧性差以及易腐蚀等瓶

颈问题。 因此, 进一步挖掘镁合金的性能潜力、 突破镁

合金的应用瓶颈, 实现镁合金在工程中的广泛应用是未

来的重大挑战。
镁及绝大多镁合金具有密排六方( HCP) 晶体结构,

对称性差, 其基面滑移系易开启, 导致镁合金室温下绝

对强度低。 同时, 非基面滑移系与基面滑移系开动的临

界剪切应力( critical
 

resolved
 

shear
 

stress, CRSS) 差异巨

大, 导致镁合金塑性变形过程主要以基面滑移系为主。
由于基面滑移只能提供两个独立滑移系, 无法满足 Von-
Mises 准则中均匀变形所需要的 5 个独立滑移系[13] , 镁

合金通常表现为成形性差、 塑性加工困难。 研究人员通

常采用固溶强化、 析出强化、 细晶强化等手段[14-17] 来阻

碍位错的运动, 提升镁合金的强度。 但是限制位错运动

所带来的强度提升往往伴随着塑性的牺牲, 这种强塑性

不匹配的问题阻碍了镁合金的大规模应用及发展。 目前,
为了提高镁合金的综合力学性能, 扩大其应用范围, 学

者们主要通过合金化的手段辅以高速或塑性大变形加工、
热处理技术等来调控镁合金的微结构。 微结构是指金属

材料中微纳尺度上的组织结构。 镁合金中微结构多样化,
包括位错、 孪晶、 固溶元素、 第二相、 晶界、 相界等(如

图 1 所示)。 微结构之间的交互机制显著影响着镁合金的

强韧性, 为兼顾镁合金强度与塑性提供了一个有效途径。
本文将针对近几年基于微结构调控的镁合金强韧化设计

原理与方法进行总结, 同时对限制镁合金大规模应用的

“不耐蚀”瓶颈问题进行分析, 阐述微结构对于镁合金腐

蚀性能的影响, 最后对未来镁合金应用于国家重大结构

工程的跨越式发展进行展望。

2　 镁合金复合强化机制

2. 1　 析出强化

析出强化和细晶强化是镁合金中最有效的两种强化

手段。 析出相对于镁合金的强化作用主要集中在两个方

面[18] : 其一是析出相与基体的晶格匹配状态会形成界面

处的畸变场; 其二是变形过程中, 析出相与位错应力场

的强烈交互作用会阻碍位错运动, 表现出强化基体的效

图 1　 镁合金中常见的微结构示意图

Fig. 1　 Illustration
 

of
 

regular
 

microstructure
 

types
 

in
 

Mg
 

alloys

果。 Orowan 根据球状析出相对位错的阻碍机制 ( 包括

Orowan 绕过机制和 Friedel 切过机制)给出了经典的析出

强化的定量分析。 但是, 与经典析出相理论中的球状析

出相不同, 镁合金中常见的析出相大多为层片状、 盘状

或杆状, 按照其与基体的位向关系可以分为 4 种[19] (如

图 1 所示), 包括与基体基面平行的盘状析出相, 如 Mg-
Zn 合金中的 MgZn2(β′2 )相; 与基体柱面平行的杆状析出

相, 如 Mg-Zn 合金中的 MgZn2(β′1 ); 与基体柱面平行的

盘状析出相, 如 Mg-RE 合金中的 β′相; 与基体基面平行

的层片状析出相, 如稀土镁合金中的长堆垛周期结构

(LPSO)相。 因此, 很难用经典 Orowan 模型来解释镁合

金中的析出强化效果。 Nie 等[20] 系统、 定量地描述了镁

合金中片状或杆状析出相对于基面位错的强化贡献, 对

Orowan 强化公式进行了修正, 同时指出在镁合金中平行

于基面的片状析出相对基面位错的阻挡作用较弱, 导致

传统析出相的强化作用不显著。 目前, Mg-RE 合金中的

盘状柱面 β′ 相被认为是最有效阻碍基面位错运动的析出

相。 同时, β′ 相具有较高稳定性, 可以有效钉扎晶界,
阻碍位错迁移, 提高镁合金的抗蠕变性能。 因此, 通过

热力学原理, 设计和调控镁合金中特定的析出相微结构

对于镁合金的强化具有重要意义。 Zhou 等[21] 基于原位同

步辐射实验探明了 Mg-Nd 系合金时效析出序列为: SSSS
→β″( D019 ) →β′( cbco) →β1 ( FCC) →β( tetragonal)。 Zhu
等[22] 通过高分辨透射电镜表征结果将 Mg-Y 系合金的时

效析出序列修正为: SSSS→G. P. Zone→β′( cbco) →β″ / β″t

(cbco), 首次从实验和理论模型两方面证实新型析出相
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β″t 是通过扩散相变从 β′ 相原位转变而来, 为 Mg-RE 合

金时效析出序列的预测提供了理论依据。 Li 等[23] 利用高

温原位力学实验证实, α-Mg / LPSO 相界面、 LPSO 层片

状结构和层错, 能够有效阻碍非基面<c+a>位错的滑移,
显著提高镁合金的高温强度, 拓宽了基于析出相微结构

提升镁合金强度的途径。 同时, 李扬欣[19] 调控 Mg-Gd-Y-
Ni 合金时效过程, 使合金同步析出了 LPSO 相及柱面析

出相, 发现 LPSO / β′析出相和 β′ / β″析出相能够组成复杂

的三维网络结构, β′可以阻碍基面位错运动, 而 LPSO 能

够有效限制 β′相的长大和粗化, 防止 β′相恶化, 使得时

效合金的峰值硬度高达 128. 4HV, 与时效前镁合金对比

提升 47. 59%。 最近, Li 等[23] 通过原位透射纳米力学测

试研究发现, 层片状的 LPSO 相间距与基面位错运动能

力存在关联, 当 LPSO 相层间距小于 20
 

nm 时, 基面位错

活性明显降低, 可有效抑制基面滑移系形核, 强化基面

滑移系。 这一发现也打破了“层片状基面析出相对于基面

位错强化作用弱”这一固有认知。 由此可见, 镁合金的析

出强化能力仍有较大提升空间, 主要受到析出相的类型、
尺寸、 密度、 变形条件和时效处理条件等因素的影响。
目前, 析出相强化的研究主要集中在析出相与位错的交

互作用上, 而对于设计新型复合析出强化相, 以及析出

相对多晶镁合金的强化的影响机制还有待深入研究。
2. 2　 细晶强化

根据 Hall-Petch 公式: σ =σ0 + kd -1 / 2 可知, 多晶体的

强度随着晶粒细化而提高[24,
 

25] 。 其中, k 值与合金的

Taylor 指数有关, 取决于滑移系数目, 滑移系越少则 k 值

越大。 对于镁合金来说, 其可动滑移系数目较少, 导致 k
值较大, 因此晶粒细化对于镁合金的强化效果十分显著,
且优于其他金属材料。 通过剧烈塑性变形(severe

 

plastic
 

deformation, SPD) [26,
 

27]可以制备亚微米或纳米尺寸的超

细晶粒镁合金, 从而提升强度。 目前主要的 SPD 加工技术

包括等径角挤压(equal
 

channel
 

angular
 

pressing, ECAP)、 等

径角轧制(equal
 

channel
 

angular
 

rolling, ECAR)、 累积叠

轧 ( accumulating
 

roll-bonding, ARB ) 和高压扭转 ( high
 

pressure
 

torsion, HPT)等。 例如, Hassani 等[28] 开发等径

角轧制工艺, 将 AZ31 镁合金的晶粒尺寸从 21
 

μm 细化

至 70
 

nm。 Chen 等[29] 通过往复挤压(cyclic
 

extrusion
 

com-
pression, CEC ) 工艺将 AZ31 镁合金晶粒细化至小于

1
 

μm。 然而, 以上制备方法得到的成品试样尺寸偏小,
且制备工艺成本高, 无法实现规模生产。 Wan 等[24] 采用

传统的旋锻加工技术, 成功制备了块体纳米晶 Mg-Gd-Y-
Zr 镁合金, 其平均晶粒尺寸为 80

 

nm, 时效处理后屈服

强度高达 650
 

MPa, 抗拉强度高达 710
 

MPa, 这是目前块

体镁合金结构材料达到的最高强度。 纳米晶 Mg-Gd-Y-Zr

镁合金的超高强度主要由于细晶强化, 在高应变速率的

旋锻变形过程中, 试样中会引入高密度位错、 变形孪晶、
层错及剪切带, 这些微结构不断细化原始粗大的晶粒,
形成超细纳米晶粒。 基于细晶强化的方法, 目前传统镁

合金的抗拉强度上限提升到了 710
 

MPa[24] , 但是与钢铁、
钛合金等结构金属材料相比, 镁合金强度仍旧较低。 常

见的超高强结构材料中的经典微结构有望被借鉴至镁合

金中, 通过高密度位错搭配纳米级析出相或金属间化合

物的设计有望实现镁合金超高强度。 因此, 通过调整加

工工艺引入更高密度的位错, 基于热力学原理设计可控

的纳米级复合强化析出相是未来继续提高镁合金强度的

有效方法。

3　 镁合金协同增塑规律

镁的室温变形主要依赖于基面滑移, 在特定的应变

速率条件下也会激发大量的孪晶变形, 而非基面滑移系

启动困难, 导致其本征塑性较差(纯镁的室温延伸率仅为

5%) [30] 。 研究人员目前普遍采用调控固溶元素、 改变晶

粒尺寸的方法来促进多塑性变形载体参与变形, 并通过

调控晶间应变传递几率促进晶界变形协调能力, 实现镁

塑性的大幅提升。
3. 1　 固溶提升塑性

Ding 等[31-34] 计算了不同固溶元素对镁合金基面、 非

基面滑移系广义层错能(general
 

stacking
 

fault
 

energy, GS-
FE)的影响规律, 发现合金化能够大幅度提高非基面<a>
位错的活性。 Yu 等[35] 基于 GSFE 计算结果预测了 Ca 和

Y 合金元素共同作用能够将柱面<a>滑移系启动能垒降

至最低。 Kim 等[36] 通过分子动力学(MD)模拟发现 Y 能

够同时提高镁合金基面<a>和锥面<c+a>位错的 CRSS,
但是对于基面强化效果更强, 因此缩小了非基面与基面

滑移系启动能垒的差异, 有望大幅提高镁合金塑性。 此

外, Wang 等[37-39] 发展了高通量微柱压缩技术探究合金

元素对镁合金单晶微柱变形行为的影响, 准确测定了固

溶元素 Al, Y, Zn 和 Ca 等对镁合金单晶微柱沿着不同方

向压缩变形的影响, 获取了各滑移系及孪晶的 CRSS, 建

立了合金元素种类及含量与不同滑移系 CRSS 的定量关

系模型, 如图 2 所示。 Wang 等[40,
 

41] 通过同步辐射三维 X
射线衍射(3DXRD)技术, 发展了一种宏观测量多晶镁合

金中滑移系 CRSS 比值的新方法, 通过收集不同旋转角

度下的衍射信号, 开发了追踪晶粒旋转和应变演化的计

算方法, 进而解析开启的滑移系并计算相应的 CRSS 比

值, 揭示了非基面 / 基面滑移系 CRSS 比值对镁合金塑性

的内禀影响机制。 Chen 等[42] 结合热力学计算、 第一性原

理计算和大量实验表征, 提出了三元镁合金中固溶元素
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对塑性影响的规律, 总结发现物理性质相近的合金元素

可以在镁基体和第二相中相互替代, 例如稀土元素 Gd 可

以一定程度上发挥稀土元素 Y 的作用, 但二者的固溶度

和固溶增塑的效果可能不同。 因此, 可以根据两种合金

元素的差异设计针对目标性能的替代镁合金, 如低成本

镁合金、 生物相容性生物镁合金等; 同时发现, 两种或

两种以上的合金元素可以同时固溶于镁基体中, 产生协

同效应, 同时提高镁合金的塑韧性。 因此, Chen 等[42] 总

结提出, 可以基于固溶元素的本征性质及其交互产生的

物理和化学性质来进行元素筛选以及高塑性镁合金的设

计。 Wang 等[43] 详细整理了镁中常见固溶元素对镁合金

性能的影响, 同时提出镁合金的“固溶增塑”准则: 合金

设计应选择既能提高基面滑移的 CRSS, 又能降低基面与

非基面滑移系 CRSS 差异的合金元素, 使其强度提高,
又兼具良好的延展性能。

图 2　 纯镁及镁合金中基面滑移系(a)、 锥面滑移系(b)和孪晶形核及柱面滑移系(c)的 CRSS 测量值[37-39]

Fig. 2　 CRSS
 

for
 

basal
 

slip
 

(a),
 

pyramidal
 

slip
 

(b)
 

and
 

twin
 

nucleation
 

and
 

prismatic
 

slip
 

(c)
 

in
 

pure
 

Mg
 

and
 

Mg
 

alloys[37-39]

3. 2　 晶粒度调控塑性

晶粒尺寸也显著影响着镁合金的塑韧性[4] , 但影响机

制较为复杂。 Wang 等[44]研究了不同晶粒尺寸(6 ~ 22
 

μm)
的 Mg-3Al-3Sn 合金的力学行为, 发现具有不同尺寸晶粒

的镁合金变形机制有显著区别, 总结出镁合金中“细晶合

金由位错滑移主导变形、 粗晶合金激活拉伸孪晶参与变

形”的规律。 Zhu 等[45] 采用轧制和热处理的方式制备了

不同晶粒尺寸的 Mg-3Al-3Sn 镁合金, 结合原位同步辐射

实验与粘塑性自洽仿真方法, 研究了晶粒尺寸对变形机

制及力学性能的影响, 结果表明, 镁合金的塑性随着晶

粒尺寸减小并非单调递增, 而是存在“拐点”。 当晶粒尺

寸为 52
 

μm 时, 合金延伸率达到最高, 随着晶粒尺寸的

进一步减小, 延伸率会降低。 许多研究也表明[46,
 

47] , 晶

粒尺寸对于拉伸孪晶变形机制的影响要大于对位错滑移

机制的影响, 孪晶形核和长大所需要的 CRSS 都随着晶

粒尺寸的减小而快速增大。 因此, 评估晶粒尺寸对镁合

金塑韧性影响时, 需要综合考虑位错、 孪晶及其交互

作用。
3. 3　 晶界协调塑性

除了晶内本征的塑性变形能力之外, 镁合金还有两

种常见的晶间塑性变形机制, 包括晶界滑动和位错晶间

传递。 位错晶间传递能够协调变形, 避免晶界应力集中,
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降低晶界损伤行为; 晶界滑动能够在位错运动受到限制

时, 代替位错成为新的塑性变形载体, 提供塑性变形能

力。 Zhou 等[48] 提出了几何协调因子 m′解释六方金属晶

界处发生的应变传递现象, 同时提出了包含几何协调因

子 m′和晶界两侧晶粒内滑移施密特因子的复合因子 Mk ,

量化晶界局域应变能力。 进一步, Zhou 等[48] 统计分析了

不同样品 Mk 平均值与宏观延伸率之间的关系, 发现 Mk

平均值与材料拉伸延伸率之间接近线性关系, 因此借助

复合因子Mk 设计合适的晶界微结构, 有助于激活位错传

导机制。 晶界调控是提高镁合金塑性的一个新方向。 晶

界滑动能够缓解晶粒之间的不均匀变形, 同时协调镁合

金 c 轴方向的应变, 被认为十分有利于镁合金塑性的提

高。 一般来说, 晶界滑动容易在低应变速率条件下和晶

粒细化后发生。 Ando 等[49] 报道了晶粒尺寸约 80
 

μm 的

AZ31 镁合金中出现了晶界滑动的现象, 晶界的滑动受到

两侧晶粒的基面位错滑移难易程度的影响, 具有较大基

面<a>位错滑移差异的晶粒之间更容易产生晶界滑动现

象。 Zeng 等[50] 利用低温成形技术制备了一种细晶纯镁材

料, 由于晶界滑动, 该细晶镁展现出良好的成形性。
与高熵合金、 钢等材料相比, 镁合金的塑性仍有较

大提升空间, 如图 3 所示[60-78] 。 这是由于镁合金的增塑

机制尚不完全明确; 促进镁合金多系滑移的方法有局限

性, 目前大多集中在采用合金化的方式促进非基面滑移;
析出相对镁合金塑性变形过程的影响也有待深入研究。
未来, 镁合金塑韧化提升方法可以集中在利用合金化手

段辅助特殊加工技术、 热处理工艺来调控微结构协调变

形能力, 设计能够有效协调塑性变形的高密度、 多尺度、
多元化的微结构载体。

图 3　 室温下镁合金与其他常见的金属材料抗拉强度-断裂延伸

率对比图[60-78]

Fig. 3　 Ultimate
 

tensile
 

stress
 

( strength )
 

vs.
 

ultimate
 

elongation
 

(ductility)
 

at
 

room
 

temperature
 

for
 

various
 

metallic
 

materi-

als
 

and
 

Mg
 

alloys[60-78]

4　 镁合金微结构强韧化机理

基于微结构调控能够有效提高镁合金的强度、 改善

镁合金的塑性, 但没有解决强度、 塑性互斥的瓶颈问题。
金属材料的强塑性困境来自于塑性变形载体—位错的“可

动与不可动” [51-55] , 高强度要求位错很难运动, 而高塑

性则要求位错易运动、 易分散滑移[11] 。 通常来说, 这种

现象在脆性陶瓷等材料中最明显, 一旦位错开启(屈服)
即刻便瘫痪、 失去运动活性, 陶瓷材料丧失塑性。 但是

这种困境在金属材料中是可以被克服的, 位错活动开启

后仍旧可以持续, 展现出一定的延展性。 调控镁合金中

微结构的成分异质或结构异质, 是提高镁合金综合性能

的有效途径[56] 。
镁合金细晶强化效应明显, 但细小晶粒存储位错能

力不足, 当晶粒尺寸达到纳米尺度还会导致逆 Hall-Petch
效应, 使得延展性急剧下降。 调整合金成分和塑性变形

前热处理工艺, 再采用挤压、 轧制、 锻造等工艺, 能够

影响镁合金的再结晶行为, 得到具有粗细晶混搭的双峰

结构。 Jin 等[57] 设计了具有不同粗晶 / 细晶比例的 Mg-Gd-
Y 系合金, 发现粗晶占比为 7%时, 材料的延伸率极大

提升。 其中, 粗晶能够为位错运动提供一定空间, 容纳

位错滑移变形, 粗晶区和细晶区之间的背应力也起到了

增强增塑的作用, 该系列 Mg-Gd-Y 合金抗拉强度达到

500
 

MPa, 延伸率超过 5%。
镁合金中刚性的析出相往往是裂纹的主要来源, 虽

然能够一定程度上阻碍位错运动提高强度, 但是也容易

造成应力集中, 导致相界面开裂, 也是导致镁合金强塑

互斥的一个主要因素。 刚性析出相往往不可避免地在镁

合金中大量存在, 但另辟蹊径设计与镁合金基体具有特

殊位向关系的析出相, 同时调节基体固溶元素的含量,
有望实现强度、 塑性的协同提升。 Chen 等[58] 通过热力学

计算, 理论设计了具有 3 种不同 LPSO 相含量的 Mg-Y-Al
合金, 同时调控了镁基体中的固溶元素含量。 研究发现,
在基体中固溶 3% ~5%(质量分数)的 Y 原子, 能够降低基

体相中非基面和基面滑移系的 CRSS 比值, 促进基体多系

滑移。 通过基体的塑性变形, 能够有效缓解 α-Mg / LPSO
界面处的应力集中, 而 LPSO 相能够有效钉扎基体中的非

基面<c+a>位错, 实现该镁合金强韧性的协同提升。 此

外, 如果能够设计具有一定协调变形能力的第二相, 就有

可能解决这一问题。 Zhu 等[59]基于热力学计算, 设计了一

种具有变形能力的 C15 晶体结构的第二相 Al2Ca。 如图 4
所示, 这种既能阻碍基体位错运动、 又能自身变形的第二

相为 AX61 镁合金提供了持续的加工硬化能力, 显著提高

了室温延伸率( ~27%), 应变硬化量可达 135
 

MPa。
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图 4　 AX61 合金的微观变形机制的示意图[59]

Fig. 4　 Schematic
 

diagram
 

of
 

the
 

deformation
 

mechanisms
 

in
 

the
 

AX61
 

alloy[59]

镁合金的强度、 塑性都有待进一步提升, 而研究过程

中最需要注意的就是强塑性匹配问题。 引入多相、 多尺

度结构, 阻碍基面位错运动同时又能够促进其他具有塑

性变形协调能力的高密度微结构载体运动, 是有望突破

镁合金强度、 塑性韧性三者不可兼得的瓶颈的有效方法。

5　 高强高耐蚀性镁合金设计

5. 1　 镁的易腐蚀特性

镁合金除了强韧化互斥问题难以解决之外, 易腐蚀

是其应用的另一大瓶颈[79] 。 镁及绝大部分镁合金的耐蚀

性差的原因可以归为两个关键因素[80] : 其一是镁的标准

电极电位较低(-2. 37
 

V
 

vs.
 

SCE), 与杂质或第二相存在

较大电位差, 容易作为阳极发生微电偶腐蚀反应。 镁在

电化学腐蚀反应中易失去电子形成 Mg(OH) 2 , 总腐蚀反

应方程的吉布斯自由能 ΔG 为-359
 

kJ / mol, 因此镁在热

力学上具有极高的腐蚀倾向; 其二, 铝和不锈钢等材料

通常能够在表面形成致密氧化膜进而保护金属基体免受

腐蚀介质侵蚀, 然而镁的 PB 比只有 0. 81, 自然条件下

所形成的氧化膜疏松多孔, 无法起到隔绝腐蚀介质的作

用[81] 。 此外, 强烈的阴极动力学反应导致大量氢气泡的

产生, 会进一步破坏其表面膜结构。 因此, 提高镁合金

的耐腐蚀性能可以通过抑制局部微电偶腐蚀和提高表面

钝化膜的保护性来实现[82,
 

83] 。
5. 2　 提升镁合金耐蚀性能的措施

通过合金元素调控第二相及改善腐蚀产物膜层保护

性是目前提升镁合金腐蚀性能的有效方法。 研究发现,
添加微量、 适当的合金元素能够有效提升镁合金的耐蚀

性。 Wang 等[84] 研究发现稀土元素 Sc 的微合金化可使

Mg-Gd-Zn 合金的腐蚀速率降低约 2 个数量级, 从而显著

提高 Mg-Gd-Zn 合金的耐腐蚀性能。 Sc 微合金化可以在

减少第二相总量的前提下, 抑制高电位( Mg,
 

Zn) 3 Gd 相

的析出, 促进低电位 14H-LPSO 相的析出, 可以有效地

削弱微电偶腐蚀效应。 Deng 等[85] 制备了系列微合金化的

Mg-Ca 合金, 测试发现其腐蚀速率低于 0. 1
 

mm / y。 微量

的 Ca 元素能够抑制阴极析氢反应, 稳定杂质元素同时增

强保护膜的稳定性。 然而, Mg-Ca 合金的强度较差, 不

能满足实际工程需求。 大多数合金元素在镁中的固溶度

很低, 提高力学性能往往采用添加大量合金元素析出第

二相的强化手段, 但阴极第二相的电极电位远高于镁,
会加速镁基体的微电偶腐蚀。 例如, Mg-Al 系镁合金由

于 Al 含量增加会产生大量的 Mg17 Al12 相, 加剧镁基体与

第二相之间的微电偶腐蚀[79,
 

86] 。 通过添加稀土元素可以

显著改善 Mg-Al 合金的耐蚀性能。 Arrabal 等[87] 通过在铸

态 AZ91 合金中添加少量的 Nd 元素抑制镁基体与第二相

之间的微电偶腐蚀, 同时细化了 Mg17 Al12 相, 使得其腐

蚀速率显著下降至 0. 2
 

mm / y。 Woo 等[88] 通过将少量的

Ca 以及 Y 元素共同添加到压铸 AZ91D 合金中显著提高

了合金的耐蚀性能, 表面形成的细晶层及致密网状

Mg17 Al12 相能够有效阻碍腐蚀介质侵入, 显著降低了腐

蚀速率, 仅为 0. 12
 

mm / y。 然而 Mg-Al 系合金整体强度

低, 常规重力铸造及挤压的 Mg-Al 系合金抗拉强度普遍

在 150~ 300
 

MPa 左右[89] , 只能应用在对力学性能要求不

高的场景。 稀土元素的添加可以很好提高镁合金的力学

性能, 使镁合金在亟需高强度、 耐高温特性的重大工程

领域凸显应用价值。 Mg-Gd-Y-Zn-Zr[90] 体系是目前常规工

艺制备的力学性能最好的镁合金体系, 其屈服强度可达

473
 

MPa, 抗拉强度可达 542
 

MPa, 兼具 8%延伸率。 但

是由于大量强化相析出, 加剧微电偶腐蚀效应, 使得稀

土镁合金腐蚀速率显著提升, 耐蚀性能较差。 因此探索

具有优异耐蚀性能并兼顾良好力学性能的设计途径是未

来镁合金发展面临的巨大挑战。 上海交通大学曾小勤课

题组[91] 通过机器学习模型快速筛选具有低表面能和合理

氢吸附能的二元镁金属间化合物, 预测了镁合金中金属

间化合物抑制阴极析氢反应的能力, 为设计耐腐蚀镁合

金提供了高效筛选策略。 同时该课题组 Zhu 等[92] 报道

了一种具有优异力学性能和耐蚀性能的 Mg-11Y-1Al
(WA111)挤压态合金, 屈服强度可达 350

 

MPa, 腐蚀速

率低于 0. 2
 

mm / y, 具有大规模应用的潜力。 图 5 表明少

量 Al 的添加可以促进合金中 Y 元素的快速沉积, 从而形

成富含 Y2 O3 / Y( OH) 3 的致密腐蚀产物膜层, 可以有效

减弱因第二相增加所引起的强烈微电偶腐蚀效应, 极大

降低了 Mg-11Y-1Al 合金对腐蚀的组织敏感性和杂质元素

敏感性, 大幅提升耐蚀性能, 这为高强不锈镁合金在工

业中的应用提供了一种新的设计思路。
5. 3　 镁合金强度-耐蚀协同

镁合金的腐蚀性能与其力学强度存在一定倒置关系,
这是因为提升力学强度主要是通过第二相强化和细晶强

化等微结构阻碍位错运动来实现的。 但是, 在力学性能
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图 5　 Mg-11Y(W11)和 Mg-11Y-1Al(WA111)合金腐蚀机理示意图[91]

Fig. 5　 Schematic
 

diagram
 

of
 

corrosion
 

mechanism
 

of
 

W11
 

and
 

WA111
 

alloys[91]

提升的同时, 镁基体中的微结构缺陷增多会显著提高基

体的活化能, 加速镁基体腐蚀。 同时, 析出相与基体之

间的电极电位差会显著加速镁基体的微电偶腐蚀从而导

致耐蚀性能显著下降。 通过合金化辅以变形手段调控微

结构, 改变镁合金中晶粒尺寸, 第二相的种类、 尺寸、
数量以及分布, 对镁合金耐蚀性能提升具有重要意义。
调控镁合金表面腐蚀产物膜层也是提高镁合金耐蚀性的

有效办法, 可以借助具有高 PB 比的稀土元素, 如 Y,
Gd, Nd 等元素的添加可以提高镁合金表面膜的致密性以

及钝化能力[93,
 

94] 。 此外, 基于镁合金表面腐蚀产物膜层

的电子结构特性, 深入研究表面膜的晶体结构、 价键变

化也有助于理解表面膜层的形成与失效过程。 因此, 促

进镁基体表面致密腐蚀产物膜的形成, 同时兼顾有效的

第二相强化以提高力学性能, 是未来提高镁合金耐蚀性

能的最主要途径。

6　 结　 语

经过近 20 年的研发, 目前, 常用镁合金牌号 ( 如

AZ91,
 

AZ31,
 

GW83 等)的强度已提高至与部分铝合金相

当的水平, 这意味着镁合金的力学性能继续提升充满可

能性与挑战性。 作为最轻的金属结构材料, 镁合金未来

有望在海洋、 航空、 航天和交通等重大工程领域有更加

广泛的应用, 并已在医疗健康、 3C 电子、 储氢储能等民

用领域崭露头角。 这要求镁合金具有高强度、 高塑性和

可控耐蚀性的良好匹配, 尤其是在严苛复杂运动场景下

特别要求镁合金具有更高强度和超高耐蚀性能, 确保服

役的安全性。 因此, 对于镁合金的强韧化机理仍需要深

入研究, 尤其是镁合金中多元化微结构的交互机制对塑

性变形的影响; 对于镁合金基体微电偶腐蚀机制、 腐蚀

产物膜层的生长控制也需要进一步探索。
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