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摘　要：计算材料学经过近３０年的发展，已形成针对材料不同层次和尺度的理论模型，包括第一性原理计算、分子动力学、
蒙特卡洛模拟、相场理论、ＣＡＬＰＨＡＤ技术及有限元分析等。其中计算材料热力学在多层次跨尺度材料设计中占据重要的地

位。通过计算材料热力学获得的多元合金体系的相关系、相组成和相对量、相转变驱动力及其它热化学数据等基础性研究成

果，将直接服务于相关材料的设计与研发。简要介绍了计算材料热力学的发展历程及其基本原理，结合 Ｍｇ基合金设计过程，

基于建立的部分Ｍｇ合金体系的热力学数据库，从固溶强化、时效强化、析出强化、晶粒细化、非晶形成能力等方面，对 Ｍｇ

合金体系的热力学评估方法和研究现状进行了概述，并根据 Ｍｇ合金热力学数据库中关于 ＭｇＺｎＺｒ／Ｃａ体系的热力学特征函

数，计算相平衡关系，示例分析了ＭｇＺｎ合金中Ｚｒ和Ｃａ的合金化作用。
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　前　言

材料是人类文明发展和进步的里程碑。长久以来，新

材料特别是新型结构材料的研发，基本是沿用了尝试法

（ＴｒｉａｌａｎｄＥｒｒｏｒ）的模式，也就是说，材料的经验设计在材
料的研究与开发过程中起着重要作用。通过获取大量不同

材料成分和工艺参数的实验结果，总结材料结构、组织、

性能方面的相互联系，从而探索到一种新的或更好的合金

成分和工艺，耗时长、成本高、普适性差。随着近一个世

纪合金理论的积累和几十年来计算机技术的迅速发展，２０

世纪８０年代末出现了计算材料学或材料设计这一新学科，

它综合利用计算热力学、动力学模拟及规范评估实验数

据，来优化材料的成分、相（含亚稳相）组成、组织结构

及热加工过程，进而改善材料性能，其特征是用热力学参

数和动力学参数来表征设计目标。目前材料计算与设计，

已成为材料科学中最为活跃的一个重要分支，形成了针对

材料不同尺度和不同层次的理论与模型，如第一性原理计
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算、分子动力学模拟、计算热力学和计算扩散动力学、相

场理论、蒙特卡罗模拟、有限元数值模拟技术等几个方

面，材料的研究逐步从经验设计走向基于热力学和动力学

理论的科学设计。

图１列出了计算材料学中几个较为成熟的理论与模
型，左端是物理和化学科学家关注的量子和电子层次，右

端是材料工程师们重视的宏观尺度。计算材料科学家目前

的重要工作，是将这些理论模型之间的联系建立起来，实

现真正意义上的材料科学设计。图２给出了不同尺度材料
设计的理论模型以及与之相对应的实验表征方法［１］。 图１　计算材料学与材料设计中不同层次的理论模型

Ｆｉｇ１　Ｃｏｍｐｕｔａｔｉｏｎａｌｍｏｄｅｌｓｆｏｒｍｕｌｔｉｓｃａｌｅｍａｔｅｒｉａｌｓｄｅｓｉｇｎ

图２　不同尺度材料设计的理论模型与相关的实验表征方法

Ｆｉｇ２　Ｈｉｅｒａｒｃｈｙｏｆｍａｔｅｒｉａｌｓｄｅｓｉｇｎｍｏｄｅｌｓａｎｄｒｅｌａｔｉｖｅｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌｔｅｃｈｎｉｑｕｅｓ

　　Ｍｇ及Ｍｇ合金具有一系列性能优势［２４］，作为“２１世

纪的绿色环保工程材料”之一，已成为全球学术界的一个

研究热点［５６］，而且相关的基础研究与开发存在很大的潜

力和上升空间，为Ｍｇ合金设计与新型 Ｍｇ合金的开发之
间的相互融合和促进提供了很好的契机。一方面，在材

料领域里还没有任何材料像 Ｍｇ那样，其发展潜力和实

际应用现状之间存在如此大的差距［７］。Ｍｇ合金是实际应

用中最轻的金属结构材料，具有密度低、比强度和比刚

度高、阻尼减振性能好、抗辐射能力强等，必将发展成

为十分重要的结构材料和功能材料。然而，目前 Ｍｇ的
第一消耗量却是用作其它金属材料的合金化元素，而作

为结构和功能材料使用的Ｍｇ基合金，还不足 Ｍｇ消耗总
量的三分之一。Ｍｇ合金的发展落后于实际需求的原因是

多方面的，其中基础研究的不足是主要原因之一［８］。Ｍｇ

合金的变形困难、耐蚀性能差、成本尚高等问题还需要

通过科学技术的持续进步和基础理论的不断深入加以解

决。另一方面，或许还没有哪一科学领域，像相结构、

相图和相变那样被众多的学科视为基础。地质、陶瓷、

物理、冶金、材料、化工与化学等专业的科学家们都广

泛地运用相结构、相图和相变的知识诠释和发展他们的

领域。新技术、新理论、计算方法和层出不穷的新材料

又提出许多前人未曾注意到的问题和机遇，使得相平衡

研究及其热力学分析有了更加广阔的应用前景［９］。与成

熟的金属材料（如 Ａｌ合金、钢铁、Ｎｉ基耐热合金等）相
比，Ｍｇ的合金化基础研究还存在着巨大差距［１０１２］。这是

除价格因素之外，制约 Ｍｇ合金的发展与应用的重要原
因。相平衡关系、热力学规律、相图数据库等基础性研

究将直接服务于 Ｍｇ合金材料的设计、研发与创新，加
速Ｍｇ基材料的研究由经验尝试向科学设计转变的进程。

"

　计算材料热力学
在２０世纪 ６０年代，相计算（ＰＨＡＣＯＭＰ———ＰＨＡｓｅ

ＣＯＭＰｕｔａｔｉｏｎ）技术［１３］在Ｎｉ基高温合金成分设计上的应用揭
开了合金设计的序幕。虽然那仍是一种依赖于经验的相平

衡成分计算，但ＰＨＡＣＯＭＰ技术在Ｎｉ基高温合金设计中所

１３
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起的作用，充分说明了相关系信息对于合金设计的重要性。

随后７０年代出现的相图计算（ＣＡＬＰＨＡＤ———ＣＡＬｃｕｌａｔｉｏｎｏｆ
ＰＨＡｓｅＤｉａｇｒａｍ）技术［１４］致力于利用普遍适应性的热力学模

型，获得多元体系中所有物相（包括稳定相和亚稳相）的特

征函数，再通过严格的热力学理论，得到多元体系的所有

相平衡与热化学性质，如各种温度及成分范围内的稳定相

和亚稳相的组元成分、相稳定性、相关系（包括亚稳相关

系），以及在各种给定条件下，稳定相与亚稳相及亚稳相与

亚稳相之间的转变温度、相转变驱动力等。虽然ＣＡＬＰＨＡＤ
仍依赖于由实验获得低元体系的数据参数，但可以说，多

元体系的所有热化学性质，尤其是相转变驱动力、相转变

所需克服的势垒及亚稳相关系的获得过程，已经达到了真

正意义上的理性阶段。目前，人们对实验测定相关系在新

材料研发，特别是材料设计上的重要性有了足够的认识，

但只有在通过ＣＡＬＰＨＡＤ技术来获得所有热化学性质之后，
相图测定和相平衡研究，才真正成为了材料设计的一部

分［１，１５］。在这种背景下，由于目标难以实现而沉寂了近３０
年的第一性原理，近年来通过结合密度泛函理论（ＤＦＴ）取得
了很大的成功，其重要标志之一，就是为ＣＡＬＰＨＡＤ研究提
供实验难以得到的化合物比热，或形成焓等热化学基础数

据。其实，２０世纪７０年代末提出的Ｍｉｅｄｅｍａ模型［１６］，基本

上也是为此目的而活跃一时。

ＣＡＬＰＨＡＤ技术，即实际意义上的计算材料热力学，是
目前利用传统实验相图和其他所有热化学实验信息，建立

现代相图最成熟的一种技术，可以计算真实多元材料体系

的成分、相组成、模拟组织演变过程等。ＣＡＬＰＨＡＤ技术成
功应用于新材料的研发，主要依靠可靠的多组元热力学数

据库的开发。

相图计算理论早在 ２０世纪初就由 ＶａｎＬａａｒ［１７１８］提
出，并应用理想模型和规则溶体模型，计算了大量的二

元合金相图，揭示了相图的典型形态与相关组成相的热

力学稳定性之间的关系。半个世纪以后，Ｍｅｉｊｅｒｉｎｇ［１９２３］

将ＶａｎＬａａｒ的工作拓展到高元合金体系。同样利用规则
溶体模型，计算了具有典型形态的三元体系相图。这两

位研究者的工作，对合金体系的相平衡计算，以及热力

学特征函数的表达等方面做出了重要的贡献。但由于热

力学计算比较复杂，计算量较大，受计算机技术发展的

影响，直到 １９７０年 Ｋａｕｆｍａｎ和 Ｂｅｒｎｓｔｅｉｎ［２４］提 出了
ＣＡＬＰＨＡＤ技术，才真正实现了传统相图与热力学之间的
统一，推动了相图计算工作的发展。

计算材料热力学经过４０余年的发展，目前国际上已
经有很多成熟的相图计算软件，如 ＴｈｅｒｍｏＣａｌｃ［２５］，Ｐａｎ
ｄａｔ［２６］和ＦａｃｔＳａｇｅ［２７２８］等。测定、评估、以及审编传统的
实验相图和热化学实验数据，是一项浩大的工程，需要

相图研究和热化学工作者在国际范围内协调研究力量，

分别对不同体系按统一的系统标准进行。为此，欧洲共

同体成立了欧洲热力学数据学科组（ＳＧＴＥ———Ｓｃｉｅｎｔｉｆｉｃ
ＧｒｏｕｐＴｈｅｒｍｏｄａｔａＥｕｒｏｐｅ），并建立了许多系统的热力学
数据库，如ＳＧＴＥ纯组元热力学数据库、ＳＧＴＥ热力学物
质库、ＳＧＴＥ热力学溶体库以及服务于钢铁行业的铁基热
力学数据库和熔渣热力学数据库等。

建立热力学数据库的基础，是能够获得相应二元及三

元合金体系中各相的热力学参数，而这些参数包含在依据

相结构以及相平衡信息建立的热力学模型之中。在数据库

中，以统一的标准格式描述多种不同相的热力学函数。合

理的热力学模型，又是获得合理可靠的热力学参数的基础。

目前，热力学数据库的建立仍然是一项迫切而又艰

巨的工作，需要大量的有经验的热力学专家的指导。在

判断和选择更可靠的相平衡和热化学实验数据时，受很

多主观因素的影响。反之，数据库在应用过程中会给予

反馈，进而及时修正数据库中的热力学数据。新模型的

开发以及第一性原理计算的快速成熟，也给优化技术带

来了动力与挑战。

在计算热力学中应用的热力学模型，包含有可调节

的参数，这些参数可以通过再现实验数据、理论模型预

测数据，以及第一性原理计算数据进行优化。大多数基

础理论在解决特定的机制以及特定的性能方面，有着各

自的优势，但不能用来描述复杂体系中各种因素耦合所

产生的复合效果。计算材料热力学可以结合其它信息，

如磁性和粘度等，将其应用扩展到新的领域。热力学模

型中参数的获得过程［２９］如图３所示。

图３　多元系热力学参数的ＣＡＬＰＨＡＤ计算流程

Ｆｉｇ３　ＣＡＬＰＨＡＤａｐｐｒｏａｃｈｕｓｅｄｔｏｏｂｔａｉｎａｔｈｅｒｍｏｄｙｎａｍｉｃｄｅｓｃｒｉｐｔｉｏｎ

ｏｆｍｕｌｔｉｃｏｍｐｏｎｅｎｔｓｙｓｔｅｍ

计算材料热力学在计算多组元材料相关系，特别是亚

稳相关系、相组成和相含量、相转变以及热加工工艺模拟
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等方面具有重要的应用。实验研究学者可以用它来检验实

验结果的合理性，以及设计新的实验方案等。计算材料热

力学对理论研究学者也是很有意义的，不但可以检验基础

模型预测的结果，更重要的是，作为一个方法，通过与实

验数据相结合，可以改进理论计算结果的实用性。

另外，基于可靠、一致的热力学数据库，再结合扩

散动力学，可以计算和模拟材料的微观组织演变过程，

是计算材料学中一个重要的环节［３０］。

#

　多元
=3

合金科学设计的理论支撑

合金化是材料开发的基础，相平衡热力学与相图研究

又是合金化的基础。近代各种金属材料（从 Ｆｅ合金、Ａｌ
合金、Ｔｉ合金、Ｍｇ合金，到半导体、热电材料、储氢材
料、非晶合金等）的发展，都与相图研究紧密相关［８，３１］。

１８９７年ＲｏｂｅｒｔｓＡｕｓｔｅｎ构建的 ＦｅＦｅ３Ｃ相图使钢铁材料在
研究之初就有了理论支撑。２０世纪初，ＴａｍｍａｎＧ等实测
的大量相图，有力地促成了实用Ａｌ合金的诞生；２０世纪
６０年代，Ｎｉ基高温合金的迅速发展与多元合金相平衡计
算（ＰＨＡＣＯＭＰ）密不可分。７０年代以来的相图热力学计算
（ＣＡＬＰＨＡＤ）极大地推动了新材料设计的发展［３２－３３］。近年

来，ＣＡＬＰＨＡＤ已经成为多元合金设计的有效手段［３４－３５］。

例如美国西北大学将ＣＡＬＰＨＡＤ与扩散和第一性原理计算
相结合，成功设计了马氏体不锈钢［３６］、Ｎｂ基高温合

金［３７－３８］等材料。日本 Ｆｕｒｕｋａｗａ公司将 ＣＡＬＰＨＡＤ与析出
动力学及强化机制研究结合起来，成功地设计并研制出一

系列高性能Ｃｕ合金［３９］。特别值得重视的是，近几年来德

国Ｃｌａｕｓｔｈａｌ大学已经开始通过相平衡热力学计算进行Ｍｇ
合金设计的尝试，通过对一系列设计合金成分进行筛选，

然后进行少量的实验研究，制备出了在３５０℃下仍然保持
很高的抗蠕变性能的 Ｍｇ基合金 ＭｇＧｄ５Ｍｎ１Ｓｃ０．３

［４０］，这些

事实给了我们一个重要提示———计算材料热力学，在 Ｍｇ
合金的科学设计上，是大有作为的。

计算材料热力学对于Ｍｇ基材料的成分设计及制备工
艺优化的指导作用，主要体现在以下几个方面：①确定合
金化元素的固溶范围及理想相组成的温度成分空间，还可

在提高固溶强化效果的同时，通过调整Ｍｇ基体密排六方
结构的轴比（如加入Ｌｉ，Ａｇ，Ｉｎ等合金元素），增加滑移
系，改善其塑性变形的能力；②对于具有明显时效析出序
列的Ｍｇ合金，研究其稳态或亚稳态的溶解度间隙、调幅
分解范围、以及时效析出序列，从热力学本质上揭示 ＧＰ
区的析出强化机制，并提出有效利用的合理方案［４１］；③
寻找与基体共格而且具有高稳定性的析出强化相，并通过

计算其析出量和析出驱动力，优化合金成分，为耐热 Ｍｇ
合金的强化相选择，及高强 Ｍｇ合金析出强化机制的发

挥，提供切实的依据［４２］。界面的共格关系有利于析出相

细小而弥散地分布于基体中，高稳定性的第二相能够显著

提高合金的高温强度与蠕变抗力；④选取有效的晶粒细
化变质剂，优化实用的晶粒细化处理工艺。通过添加微

量的合金化元素或变质剂等改变材料内部因素，来实现

晶粒组织的本征性细化。在相图、相平衡关系和相平衡

热力学理论的指导下，使 Ｍｇ合金在熔铸条件下得到晶
粒的细化，这不仅涉及到铸造 Ｍｇ合金组织的改善，而
且对变形Ｍｇ合金后续加工过程也是极其重要的；⑤预
测块体非晶合金体系的非晶形成能力。通过热力学计算，

可确定体系中各结晶相的形成驱动力，进而预测与弱结

晶相形成驱动力相对应的强非晶形成能力和形成区域范

围，为块体非晶合金的成分选取提供参考依据。

(
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合金体系相图实验测定与热力学优化

评估

　　Ｍｇ基合金在相图、相平衡热力学和合金化原理的研
究方面，不仅落后于钢铁、Ａｌ合金等材料，而且还远落
后于Ｍｇ合金研发的实际需要，这就直接影响到新型 Ｍｇ
基合金材料的开发和性能的进一步提高。围绕 Ｍｇ基结
构材料的强韧化问题，在开展相关体系的相图、相平衡

热力学、合金化原理等方面的研究基础上，逐步建立和

完善多元Ｍｇ合金热力学数据库，可为 Ｍｇ基材料的合金
成分设计与制备工艺优化，提供重要的基础数据。

自２００３年起，在国家自然科学基金委的资助下，作
者承担了《镁基储氢化合物组元置换机理与稳定性研究》

项目，开始了Ｍｇ合金相图以及热力学的研究工作。２００８
年又承担了由北京科技大学、东北大学和中南大学联合

开展的《新型镁合金结构材料的相图与合金化研究》重点

项目，逐步建立和完善多元 Ｍｇ合金热力学数据库是项
目研究的内容之一。该项目针对目前广泛应用或具有潜

在应用价值的 Ｍｇ基三元体系及相关体系，依据实验测
定的相结构、相关系和热化学数据，建立合理的热力学

模型，尤其是利用缔合物模型［４３－４７］，对液相中存在的短

程有序结构进行研究，利用有序无序模型［２５，４８］，对 ｂｃｃ
（Ａ２）和ＣｓＣｌ型金属间化合物ＡＢ（Ｂ２），以及ｈｃｐ（Ａ３）和
Ｃ１４型金属间化合物 Ａ２Ｂ之间的有序无序转变进行研

究。利用亚点阵模型［４９－５０］来描述相关体系中化合物相。

采用目前国际通用的ＣＡＬＰＨＡＤ技术和ＳＧＴＥ标准，对体
系中的所有物相进行热力学优化，得到各物相的特征函

数（Ｇｉｂｂｓ自由能），使得相平衡计算结果能够很好地再
现实验测试数据。在此期间，完成了如下与 Ｍｇ相关的
合金体系的热力学优化：ＤｙＭｇ［５１］，ＬａＭｇ［５２］，Ｍｇ
Ｔｍ［５３］、ＭｇＰｒ［５４］、ＭｇＮｄ［５５］、ＭｇＴｂ［５６］、ＭｇＹｂ［５６］、Ｌａ
ＭｇＹ［５７］、ＧｄＭｇＹ［５８］、ＭｇＰｒＹ［５９］、ＣｅＭｇＹ［６０］、Ｍｇ
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ＮｄＹ ［６０］、ＧｄＭｇＳｍ［６１］、ＣｅＬａＭｇ［６２］、ＢｉＭｇ［６３］、Ｂｉ
ＭｇＳｎ［６４］、ＢａＭｇ［６５］、ＣｄＭｇ［６６］、ＭｇＳｎＹ［６７］。中南大学
和东北大学在 Ｍｇ合金相图测定和热力学优化评估方面
同样也作出了积极的贡献［６８－６９］。项目完成前后Ｍｇ基三

元系相图研究状况如图４所示。
图 ５给出经过综合、自洽、合理的热力学优化

评估以后，ＡｌＢｉＭｇＳｎ四元体系（医用 Ｍｇ合金体
系）的 ４个子三元系相平衡关系的组合图［７０］。

图４　Ｍｇ基三元系相图研究状况

Ｆｉｇ４　ＲｅｓｅａｒｃｈｓｔａｔｕｓｏｆｐｈａｓｅｄｉａｇｒａｍｆｏｒＭｇｂａｓｅｄｔｅｒｎａｒｙｓｙｓｔｅｍｓ

图５　ＡｌＢｉＭｇＳｎ四元体系中４个子三元系相平衡关系的组合图 ：（ａ）液相面投影图，（ｂ）５００℃等温截面图

Ｆｉｇ５　Ｃｏｍｐｏｓｅｄｄｉａｇｒａｍｏｆ４ｓｕｂｓｙｓｔｅｍｓｉｎＡｌＢｉＭｇＳｎｓｙｓｔｅｍ：（ａ）ｐｒｏｊｅｃｔｉｏｎｏｆｌｉｑｕｉｄｕｓｓｕｒｆａｃｅｓａｎｄ（ｂ）ｉｓｏｔｈｅｒｍａｌｓｅｃｔｉｏｎｓａｔ５００℃

　　图６给出了在综合考虑体系中ＭｇＣｄ各相的晶体结构
特点（６ａ）、各相的热容（６ｂ）、热函（焓）（６ｃ）、活度（６ｄ）、
电动势（６ｅ）、Ｇｉｂｂｓ自由能（６ｆ）以及各相之间相平衡关系
（６ｇ）的前提下，对ＣｄＭｇ二元系进行热力学评估的结果。

E
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合金化的热力学分析

已有研究表明，在ＭｇＺｎＺｒ体系中，富Ｚｒ相首先在

较大的过冷度下凝固，Ｚｒ能够阻止晶粒长大和促进异质
形核，起到细化晶粒的作用。在 ＭｇＺｎＣａ体系中，Ｃａ
也具有很好的变质效果，不但能够使 ＭｇＺｎ合金的铸态
晶粒细化，同时还能通过脱溶析出提高其强度。根据

ＭｇＺｎＺｒ［７１］和ＭｇＺｎＣａ体系的热力学特征函数及相图计
算结果，可以很好地分析 ＭｇＺｎ合金中 Ｚｒ和 Ｃａ的合金
化作用［７２７３］。
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　图６　ＭｇＣｄ二元系热力学优化结果与实验数据的对比：（ａ）有序相与无序相的晶体结构特点，（ｂ）各有序相的热容，（ｃ）液相混合焓，

（ｄ）液相中组元活度，（ｅ）电动势，（ｆ）有序相与无序相的Ｇｉｂｂｓ自由能，（ｇ）ＣａＭｇ相图

　Ｆｉｇ６　ＣａｌｃｕｌａｔｅｄｒｅｓｕｌｔｓｏｆｔｈｅＭｇＣｄｓｙｓｔｅｍｉｎｃｏｍｐａｒｉｓｏｎｗｉｔｈｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔｓ：（ａ）ｃｒｙｓｔａｌｓｔｒｕｃｔｕｒｅｓｏｆｏｒｄｅｒｅｄａｎｄｄｉｓｏｒｄｅｒｅｄｐｈａｓｅｓ，（ｂ）ｈｅａｔ

ｃａｐａｃｉｔｉｅｓｏｆｏｒｄｅｒｅｄｐｈａｓｅｓ，（ｃ）ｍｉｘｉｎｇｅｎｔｈａｌｐｙｏｆｌｉｑｕｉｄｐｈａｓｅ，（ｄ）ｃｏｍｐｏｎｅｎｔｓａｃｔｉｖｉｔｙｉｎｌｉｑｕｉｄ，（ｅ）ｅｌｅｃｔｒｏｍｏｔｉｖｅｆｏｒｃｅｓｏｆｌｉｑｕｉｄ，

（ｆ）Ｇｉｂｂｓｅｎｅｒｇｉｅｓｏｆｄｉｓｏｒｄｅｒｅｄａｎｄｏｒｄｅｒｅｄｐｈａｓｅｓ，ａｎｄ（ｇ）ｃａｌｃｕｌａｔｅｄＣｄＭｇｐｈａｓｅｄｉａｇｒａｍ

E$ !
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体系热力学分析

图７给出了Ｍｇ与Ｚｒ的相平衡关系和晶体结构。图８
是ＭｇＺｎＺｒ三元系富Ｍｇ端液相面投影响图。图９是Ｍｇ
Ｚｎ合金中Ｚｒ含量对液／固相线的影响。图１０则是该合金
中Ｚｎ含量对液／固相线的影响。从相平衡关系来看（如图
７ａ），Ｚｒ能够成为有效的晶粒细化剂的原因是 αＺｒ初晶
区的液相线很陡，添加很少量的Ｚｒ就能够大大地提高液

相线温度，进而提高合金的过冷度。这样，在凝固初期

αＺｒ就能够以细小弥散的质点大量析出。从晶体结构上
来看（如图７ｂ），由于Ｍｇ和Ｚｒ都具有密排六方结构，两
者的晶格错配度又很小，使得 Ｍｇ能够包裹在先析出的
αＺｒ质点外部形核长大，形成细晶化组织。在 Ｚｒ含量很
小的情况下，Ｚｒ也有一定的细晶化作用，主要机制是 Ｚｒ
富集于液／固界面，阻止晶粒的长大。分析图８ＭｇＺｎＺｒ
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合金凝固过程可知，当Ｚｒ作为ＭｇＺｎ合金的晶粒细化剂
时，随着Ｚｒ含量增加，Ｌｉｑ＋ｈｃｐＺｒ两相区扩大，过冷度
增量也随之增大，有利于晶粒细化（图９）。当 Ｚｒ含量过
高时，初晶相转变为ｂｃｃＺｒ，由于 ｂｃｃＺｒ与 ｈｃｐＭｇ的晶
格常数相差较大，不宜作为异质形核的基底。因此，作

为异质形核剂时，合适的 Ｚｒ含量在质量分数 ０６０％ ～
１０％之间。分析图１０可知，Ｚｒ含量一定的情况下，随
着Ｚｎ含量增加，Ｌｉｑ＋ｈｃｐＺｒ两相区缩小，过冷度增量
也随之减小，不利于晶粒细化。因此，Ｚｒ含量不高时，
Ｚｎ含量不能过高。表 １中列出了实用 ＭｇＺｎＺｒ［７１］铸造
Ｍｇ合金和变形 Ｍｇ合金的成分范围，与上述热力学分析
基本一致。

图７　Ｍｇ与Ｚｒ的相平衡关系（ａ）和晶体结构（ｂ）

Ｆｉｇ７　ＰａｒｔｉａｌｐｈａｓｅｄｉａｇｒａｍｏｆｔｈｅＭｇＺｒｂｉｎａｒｙｓｙｓ

ｔｅｍ（ａ）ａｎｄｃｒｙｓｔａｌｓｔｒｕｃｔｕｒｅｓｏｆＭｇａｎｄＺｒ（ｂ）

图８　ＭｇＺｎＺｒ三元系富Ｍｇ端液相面投影图：（ａ）计算结果；

（ｂ）实验数据

Ｆｉｇ８　ＰｒｏｊｅｃｔｉｏｎｏｆｌｉｑｕｉｄｕｓｓｕｒｆａｃｅａｔｒｉｃｈＭｇｒｅｇｉｏｎｏｆＭｇＺｎＺｒ

ｔｅｒｎａｒｙｓｙｓｔｅｍ：（ａ）ｃａｌｃｕｌａｔｅｄｒｅｓｕｌｔａｎｄ（ｂ）ｅｘｐｅｒｉｍｅｎ

ｔａｌｄａｔａ

图９　ＭｇＺｎ合金中Ｚｒ含量对液／固相线的影响

Ｆｉｇ９　ＥｆｆｅｃｔｓｏｆＺｒｃｏｎｔｅｎｔｏｎｌｉｑｕｉｄｕｓ／ｓｏｌｉｄｕｓｉｎＭｇＺｎａｌｌｏｙｓ
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图１０　含Ｚｒ的ＭｇＺｎ合金中Ｚｎ含量对液／固相线的影响

Ｆｉｇ１０　ＥｆｆｅｃｔｓｏｆＺｎｏｎｔｈｅｌｉｑｕｉｄｕｓ／ｓｏｌｉｄｕｓｉｎｔｈｅＺｒｃｏｎ

ｔａｉｎｉｎｇＭｇＺｎａｌｌｏｙｓ

表１　实用ＭｇＺｎＺｒ合金的成分范围（ｗ／％）

Ｔａｂｌｅ１　ＣｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎｒａｎｇｅｓｏｆｐｒａｃｔｉｃａｌＭｇＺｎＺｒａｌｌｏｙｓ（ｗ／％）

Ｂｒａｎｄ Ｍｇ Ｚｎ Ｚｒ Ｃｕ Ｎｉ ｏｔｈｅｒｓ

ＺＫ５１Ａ ｆｏｒｇｉｎｇ Ｂａｌ． ３８～５３０３～１０≤００３ ００１０ ≤０３
ＺＫ６１Ａ ｆｏｒｇｉｎｇ Ｂａｌ． ５７～６３０３～１０≤００３ ００１０ ≤０３
ＺＫ２１Ａ ｆｏｒｇｉｎｇ Ｂａｌ． ２０～２６０４５～０８０１０ ００１ ≤０３
ＺＫ３１（ａ）ＤｅｆｏｒｍｉｎｇＢａｌ． ２５～３５０５～１０ ０００２
ＺＫ４０Ａ ＤｅｆｏｒｍｉｎｇＢａｌ． ３５～４５ ≮０４５ ０１０ ００１ ≤０３
ＺＫ６０Ａ ＤｅｆｏｒｍｉｎｇＢａｌ． ４８～６２ ≮０４５ ≤０３
ＺＫ６１（ｂ）ＤｅｆｏｒｍｉｎｇＢａｌ． ５５～６５０６～１０ ００１

E


"

　
=3


K-


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体系热力学分析

在Ｍｇ合金的各种变质剂中，Ｃａ也具有很好的变质

效果。添加 Ｃａ，不但能够使 ＭｇＺｎ合金的铸态晶粒细
化，同时还能通过脱溶析出提高其强度。ＭｇＺｎＣａ三元
系液相面投影图的计算结果如图１１所示。

图１１　计算的ＭｇＺｎＣａ系富Ｍｇ端液相面投影图

Ｆｉｇ１１　ＣａｌｃｕｌａｔｅｄｐｒｏｊｅｃｔｉｏｎｏｆｌｉｑｕｉｄｕｓｓｕｒｆａｃｅｆｏｒｔｈｅＭｇＺｎＣａ

ｓｙｓｔｅｍａｔＭｇｒｉｃｈｃｏｒｎｅｒ

图１２是ＭｇＺｎ合金中Ｃａ含量对液／固相线和脱溶相
的影响。由图１２可以看出，当 Ｃａ含量稍有增加时，液
相线和固相线的温差变大，有利于凝固过程中的晶粒细

化；当 Ｃａ含量过高时，该效果减弱。低 Ｚｎ时，低温后
续析出 Ｃａ２Ｍｇ６Ｚｎ３；高 Ｚｎ时，低 Ｃａ区的 ｈｃｐＭｇ＋
Ｃａ２Ｍｇ６Ｚｎ３两相区逐渐变宽，在低温时后续析出 ＭｇＺｎ，
有利于析出强化。

据有关文献报道［７４７５］，９８Ｍｇ１Ｃａ１Ｚｎ和 ９２５Ｍｇ
１５Ｃａ６Ｚｎ合金在２００℃分别时效２ｈ和１ｈ，均达到硬
化峰值。对比图１３中不同 Ｃａ含量条件下的相图可知，
前者中出现后续脱溶相 Ｃａ２Ｍｇ６Ｚｎ３化合物，后者中出现
后续脱溶相 ＭｇＺｎ化合物。在时效过程中，这些脱溶相
的析出起到了强化材料的作用。

图１２　不同Ｚｎ含量（含量分数）的ＭｇＺｎ合金中Ｃａ含量对液／固相线和脱溶相的影响

Ｆｉｇ１２　ＥｆｆｅｃｔｓｏｆＣａｃｏｎｔｅｎｔｏｎｌｉｑｕｉｄｕｓ／ｓｏｌｉｄｕｓａｎｄｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅｄｐｈａｓｅｓｉｎＭｇＺｎａｌｌｏｙｓｏｆｖａｒｉｏｕｓＺｎｃｏｎｔｅｎｔ（ｍａｓｓｆｒａｃｔｉｏｎ）
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图１３　不同Ｃａ含量（质量分数）的ＭｇＺｎ合金中Ｚｎ含量对液／固相线和脱溶相的影响

Ｆｉｇ．１３　ＥｆｆｅｃｔｓｏｆＺｎｃｏｎｔｅｎｔｏｎｌｉｑｕｉｄｕｓ／ｓｏｌｉｄｕｓａｎｄｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅｄｐｈａｓｅｓｉｎＣａｃｏｎｔａｉｎｉｎｇＭｇＺｎａｌｌｏｙｓｏｆｖａｒｉｏｕｓＣａｃｏｎｔｅｎｔ（ｍａｓｓｆｒａｃｔｉｏｎ）

F

　结　语

计算材料学经过近３０年的发展，已建立了针对材料
不同尺度和不同层次的理论和模型，如第一性原理计算、

分子动力学模拟、计算热力学、计算扩散动力学、相场

理论、有限元分析等，这些方法大量应用于材料物理化

学特征的理论研究和材料性能的预测。尽管如此，计算

材料学对新材料设计的指导作用仍十分有限，其主要原

因是不同理论间彼此没有建立有机的关联，不能形成对

材料从介观到宏观的整体描述。计算材料学工作者需要

进一步研究和发展相关的理论模型和计算方法，实现材

料的多层次跨尺度模拟，将第一性原理计算、分子动力

学模拟、计算热力学、计算扩散动力学和相场理论等，

以及实验数据有机结合，规范评估优化材料的成分、相

组成（含亚稳相）、组织结构及热加工工艺过程，进而改

善、预测或设计材料结构与性能，推动材料设计从经验

设计走向基于热力学和动力学理论的科学设计。使材料

的研究与开发更具方向性、前瞻性，有助于原始性创新，

有效缩短关键新材料研发与验证周期。

Ｍｇ合金的发展落后于实际需求的原因是多方面
的，其中基础研究的不足是一个重要环节。在这种情

况下，世界范围内掀起了镁合金研发的热潮。德国、

美国、日本都相继开展了大规模的研究计划。我国的

国家科技支撑计划、国家重点基础研究发展计划，也

都支持 Ｍｇ合金的基础与应用研究。可惜的是，Ｍｇ合
金基础研究现状还不能满足研发的需求，与钢铁材料

和 Ａｌ合金相比，没有相关系等信息的比例一直居高不
下，甚至是一些常见的合金体系，也还没有充足的相

图信息。多元 Ｍｇ合金相关系研究与热力学数据库的
建立，需要长期投入和持续积累。相结构、相平衡关

系、热力学数据库等在计算材料学领域的充分发展和

有效利用，可使 Ｍｇ合金材料的研发建立在可靠的理
论基础之上，必将加速 Ｍｇ基材料的研究由经验尝试
向科学设计转变的进程。
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［７５］ＪａｒｄｉｍＰＭ，ＳｏｌóｒｚａｎｏＧ，ＶａｎｄｅｒＳａｎｄｅＪＢ．ＳｅｃｏｎｄＰｈａｓｅＦｏｒ
ｍａｔｉｏｎｉｎＭｅｌｔＳｐｕｎＭｇＣａＺｎＡｌｌｏｙｓ［Ｊ］．ＭａｔｅｒｉａｌｓＳｃｉｅｎｃｅａｎｄ
Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ，２００４，３８１：１９６－２０５．
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