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1　 镁合金的强化机制

在现有工程用金属中ꎬ 镁合金密度最小ꎬ 按合金成

分不同ꎬ 其密度通常在 １􀆰 ７５~１􀆰 ９５ ｇ􀅰ｃｍ－３范围内ꎬ 约为

铝的 ２ / ３ꎬ 钢的 １ / ４[１ꎬ ２] ꎮ 如果能大量采用镁合金来取代

目前航空航天、 军工等行业主要使用的铝合金及钢结构

材料ꎬ 可以有效实现轻量化的目标[３ꎬ ４] ꎮ
镁的晶体结构和原子核外层的电子构造决定了镁及
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镁合金特有的物理化学性质和力学性能ꎮ 纯镁的 ３ｓ２自由

价电子结构排除了构成任何共价键的可能性ꎬ 使其具有

最低的平均价电子结合能和结构金属材料中最弱的原子

间结合力[１] ꎮ 工业纯镁的强度低、 室温塑性差ꎬ 如纯镁

砂型铸造试棒的屈服强度和抗拉强度只有 ２１ 和 ９０ ＭＰａꎬ
不能直接用作结构材料[１ꎬ ５ꎬ ６] ꎮ 通过合金化、 热处理、 晶

粒细化、 引入陶瓷颗粒增强相与镁合金复合等多种方法

的综合运用ꎬ 镁的力学性能会得到大幅度提高ꎮ 长期以

来ꎬ 人们对镁合金的强化机理进行了大量研究ꎬ 通常有

以下几个手段: 热处理强化 (固溶强化、 沉淀析出强

化)、 弥散强化、 增强体强化以及细晶强化ꎮ
1􀆰 1　 固溶强化

合金是由两种或两种以上的元素组成的固溶体ꎬ 其

中一种主要元素作为溶剂ꎬ 另外的元素作为溶质溶解于

固态的溶剂之中而不以第二相的形式存在ꎮ 目前ꎬ 镁合

金中暂未发现间隙固溶体ꎬ 全部都是以置换形式固溶ꎬ
即溶质原子在溶剂原子排布中取代了部分溶剂原子的占

位ꎮ 由于不同种原子间的原子半径不同而导致局部点阵

畸变ꎬ 而点阵畸变会阻碍位错运动从而起到强化作用ꎮ
根据 Ｈｕｍｅ￣Ｒｏｔｈｅｙ 准则ꎬ 溶质在溶剂中的固溶度与

两种原子的半径相关ꎬ 当原子半径差超过 １５％时固溶度

不会很大[７] ꎮ 稀土元素的原子半径虽大于 Ｍｇ 的原子半

径ꎬ 但大部分稀土金属的原子半径与 Ｍｇ 的原子半径的

差别都小于 １５％(Ｌａꎬ Ｅｕ 和 Ｙｂ 除外)ꎮ “Ｙ”组稀土元素

的固溶度大于“Ｃｅ”组稀土元素ꎬ 且满足原子半径差值越

小ꎬ 固溶度越大的规律ꎻ 除固溶度大外ꎬ 固溶度随温度

变化大也很重要ꎬ 其中 Ｇｄ 和 Ｙ 元素固溶度随温度降低

而减小的十分显著ꎬ 可以预期它们在 Ｍｇ 中的固溶强化

效果十分可观[８ꎬ ９] ꎮ
1􀆰 2　 析出强化

在固溶度随温度降低的合金中ꎬ 将溶质元素先在高

温固溶处理后ꎬ 在温度较低的状态下逐步析出形成析出

相从而起到强化作用则称之为(时效)析出ꎮ 析出相的形

貌、 尺寸、 本身强度以及其与基体之间的界面结合等因

素都对强化效果有重要影响ꎮ
从增强析出强化效果的角度来说ꎬ 合金元素的选择

应该满足如下 ３ 个标准: ① 元素在 Ｍｇ 中应具有足够的固

溶度ꎬ 且固溶度随着温度的降低而明显降低ꎻ ② 溶质元

素在 Ｍｇ 中的扩散速率不应过高ꎬ 否则会增加过时效倾向

和位错的攀移ꎻ ③ 析出相中 Ｍｇ 原子的比例应当较高ꎬ 这

样可以在形成大量析出相时减少合金元素的消耗量[１ꎬ ９]ꎮ
从形貌上来说ꎬ 细小弥散的析出相会使强化效果优异[１０] ꎬ
而从界面角度来说ꎬ 共格析出相强化效果较好[１１] ꎮ 这就

使得高温形成的析出相或时效后期的非共格相对性能改

进一般不佳ꎬ 在高温下此类相也容易失配和长大ꎮ
根据位错理论ꎬ 位错￣析出相颗粒的交互作用可以细

分为几类ꎬ 按作用方式可分为局部交互作用和扩散交互

作用ꎻ 而另一方面ꎬ 第二相粒子又可分为点状障碍物和

延性(有限)障碍物ꎮ 点状障碍物被认为与位错发生了直

接的物理接触ꎬ 而延性障碍物则被认为只在交互作用范

围所表征的有限距离内与位错发生交互作用ꎮ 此外ꎬ 根

据障碍物的比强度ꎬ 颗粒可以分为“弱的”即可切过的障

碍物和“强的”即不可穿透型的障碍物ꎮ 因而ꎬ Ｋｅｌｌｙ 和

Ｎｉｃｈｏｌｓｏｎ 对临界分切应力(ＣＲＳＳ)的“切过”和“绕过”机

制进行了明确区分[１２] ꎮ 从更为唯象的观点来看ꎬ 颗粒可

依据其分散性质及其与基体的晶体学关系即共格程度来

分类ꎮ
当位错在滑移面滑移时会遇到第二相颗粒ꎬ 之后会

与其发生作用ꎮ 根据界面类型的不同ꎬ 发生的反应也不

同ꎮ 在图 １ 中ꎬ τ 为位错运动穿过颗粒的剪切应力ꎬ Ｆｍ

为最大交互作用力ꎬ Ｇ 为剪切弹性模量ꎬ ｂ 为伯格斯矢量

的模ꎬ ＴＬ为位错线张力ꎬ ｌ 为弯曲位错线上有效的平均平

面颗粒间距ꎬ Ｌ 为滑动平面完全柔软直线上最小的障碍

物间距ꎬ ｆ 为球形颗粒体积分数ꎬ τＦＦ和 τＯＲ分别是 ＦＦ 切

割应力和 Ｏｒｏｗａｎ 应力ꎬ ｈ 为硬化参数ꎬ 代表点障碍近似

法导出的特殊硬化机制ꎬ ｒ 代表球形颗粒的半径ꎬ Ｃ１、 Ｃ２

和 Ｃ３是系数[９] ꎮ

图 １　 位错切过机制和绕过机制示意图[９]

Ｆｉｇ􀆰 １　 Ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｏｆ ｆｒｉｅｄｅｌ ｃｕｔｔｉｎｇ ａｎｄ Ｏｒｏｗａｎ ｌｏｏｐｉｎｇ ｍｅｃｈａｎｉｓｍ[９]
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　 　 基体位错不能直接穿过非共格颗粒ꎬ 而是在外力作

用下绕过该颗粒并在颗粒周围形成位错环ꎬ 并且此过程

产生的交滑移可能会改变此环的形貌ꎬ 如图 １ 右侧所示ꎮ
而位错可以穿过与基体共格的颗粒ꎬ 如图 １ 左侧所示ꎬ
位错同时切过基体与析出相ꎮ

合金的时效强化过程大致如下[１０] : 时效早期ꎬ 先是

合金元素的偏聚ꎬ 之后形成 Ｇ􀆰 Ｐ􀆰 区或者原子团簇ꎬ 随

时效进行取得合适的 ｆ 和 ｒꎬ 形成弥散分布的细小颗粒ꎮ
这时绕过的能垒过高ꎬ 从而位错启动机制为 ＦＦ 切过机

制ꎬ 其 ＣＲＳＳ 曲线如图 １ 曲线 １ 所示ꎮ 当时效过程继续ꎬ
颗粒不断长大ꎬ ｆ 的增长速度已较小ꎮ 当第二相颗粒间距

过大时则切过机制所需克服能垒较高而转变为绕过机制ꎬ
如图 １ 曲线 ２ 所示ꎮ 之后 ＣＲＳＳ 呈双曲线形式递减(如图

１ 中虚线所示)ꎮ 因此ꎬ 共格颗粒的峰值时效是交互作用

机制发生转变的结果ꎮ
1􀆰 3　 弥散强化

镁合金中除了有时效过程形成的析出相外ꎬ 还有铸

造过程中形成的弥散相ꎮ 相比较ꎬ 析出相虽然有固溶时

效手段可以达到很好的效果ꎬ 但是析出相在时效过程中

会随着温度的升高和时间的延长导致析出相粗化长大ꎬ
这样不仅界面失配而且体积也会增大ꎬ 最终溶解入基体

而失去强化效果ꎮ 但是弥散相不同ꎬ 这些铸造过程中形

成第二相一般拥有较高的热稳定性ꎬ 晶界钉扎效果十分

突出ꎬ 不仅可以防止晶粒长大ꎬ 同时在高温下还可以抵

抗应变软化ꎬ 也会防止位错运动ꎬ 这使得合金在高温下

性能尤其抗蠕变性能优异[１３] ꎮ
1􀆰 4　 增强体强化

镁合金中的强化相由其自身生成ꎬ 而对于镁基复合

材料中的强化相为人为添加的增强体ꎮ 一般来说增强体

会选择模量和比强度较高的材料ꎬ 比如 ＳｉＣ、 ＴｉＢ 等ꎮ 影

响增强体强化效果的因素很多ꎬ 除本身模量及强度外ꎬ
镁基体的界面结合情况、 增强体的尺寸大小与形状等诸

多因素都对其强化效果起到重要作用[１４ꎬ １５] ꎮ
在增强体和基体结合良好的情况下ꎬ 随着增强体体

积分数的增加ꎬ 镁基复合材料的硬度和强度会随之增加ꎬ
但同时材料的塑性一般会随之降低ꎮ 增强体对材料的强

化机制主要是增强体在外力加载时作为力的承载体ꎬ 从

而提高材料强度[１６] ꎮ 当颗粒体积增加时ꎬ 可以承载的加

载应力也会增加ꎬ 但颗粒增加过多会形成化合物ꎬ 这些

化合物会影响界面结合从而导致材料的强度降低ꎮ 而增

强体的细化和弥散不仅可以在制备过程中起到一定的细

化晶粒的效果ꎬ 同时在加载变形的过程中可以阻碍位错

运动和晶界滑移从而提高材料强度[１４] ꎮ
1􀆰 5　 细晶强化

镁合金晶体结构为密排六方(ｈｃｐ)结构ꎬ 室温下只有

两个独立的滑移系ꎬ 塑性变形能力较差ꎬ 晶粒细化对变

形时的应力集中效应减少十分显著ꎬ 可以很好地提高材

料变形能力ꎮ 镁合金结晶温度范围较大ꎬ 铸造过程中体

积收缩大ꎬ 晶粒细化可以同时改善铸造缺陷[１] ꎮ
细晶强化是金属材料中一种有效的强化手段ꎬ 根据

霍尔￣佩奇(Ｈａｌｌ￣Ｐｅｔｃｈ)公式: σｙ ＝σ０＋ｋｄ
－１ / ２可知ꎬ 多晶体

的强度随晶粒细化而提高[７] ꎮ ｋ 值随着 Ｔａｙｌｏｒ 指数的增

加而增加ꎬ 而该指数与合金的滑移系相关ꎬ 即滑移系越

少此指数越大ꎮ 对于 ｈｃｐ 结构的镁合金来说ꎬ 其 Ｔａｙｌｏｒ
指数较大ꎬ ｋ 值也会较大ꎬ 所以对于镁合金来说ꎬ 晶粒

细化的强化效果要明显优于其他种类合金[１７] ꎮ 比如当晶

粒尺寸大约为 ２ μｍ 时ꎬ ５０８３ 合金的屈服强度高于 ＡＺ３１
合金ꎻ 但是当晶粒尺寸减小到 ２ μｍ 以下时ꎬ ＡＺ３１ 合金

屈服强度则比 ５０８３ 铝合金高[１７] ꎮ

2　 第二相强化

镁合金由于本身原子间结合力较低导致其强度较低ꎬ
而其在热处理过程中无法相变ꎬ 同时其晶体结构导致其

滑移系少造成其塑性较差ꎬ 这就使得相变强化和加工硬

化手段在镁合金当中无法像在钢铁和铝合金当中一样占

有重要地位ꎮ 细晶强化虽然对镁合金效果很好ꎬ 但尚未

找到成本合适的镁合金普适细化剂ꎬ 而用塑性变形手段

细化晶粒不仅对材料的可加工性有一定要求ꎬ 而且工件

尺寸和成本都有限制ꎮ 在镁合金当中尤其是在未变形镁

合金中ꎬ 第二相强化的作用重大ꎮ
第二相的尺寸、 形貌、 分布以及与基体的位相和匹

配都对第二相的强化效果有重要影响ꎮ 通过控制析出相

与基体匹配关系可以改变位错与析出相的作用方式从而

调控镁合金的强塑性ꎮ 同时ꎬ 从成本和工艺角度考虑ꎬ
合金元素的选择、 元素在析出相中的比例等因素也很大程

度影响了合金的应用ꎮ 所以镁合金中第二相的研究不仅对

提高镁合金性能同时对镁合金的应用推广有重要意义ꎮ
2􀆰 1　 时效析出相强化

镁合金中的主要强化析出相按照其与镁基体的位向

关系大致分为 ４ 种ꎬ 其简化模型如图 ２ 所示[９] : 第 １ 种

为图 ２ａ 所示与镁基体基面平行的圆盘状析出相ꎬ 如 Ｍｇ￣
Ｚｎ 合金中的 ＭｇＺｎ２( β２ ′)和 Ｍｇ￣Ａｌ 合金中的 Ｍｇ１７ Ａｌ１２ 相ꎻ
第 ２ 种为垂直于镁合金基面的杆状析出相ꎬ 如图 ２ｂ
所示ꎬ 其代表为 Ｍｇ￣Ｚｎ 合金中的 Ｍｇ４Ｚｎ７(β１ ′)ꎻ 第 ３ 种如

图 ２ｃ所示ꎬ 为垂直于基面生长的盘状析出相ꎬ 而且该析

出相一般沿 ３ 个呈等边三角形的柱面生长ꎬ Ｍｇ￣ＲＥ 合金

中的析出相很多都属于这种ꎻ 第 ４ 种为图 ２ｄ 所示平行于

镁基体基面的层片状析出相ꎬ 如高温下形成的 ＬＰＳＯ 相

以及较低温度析出的 γ 和 γ′等相[１８] ꎮ
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图 ２　 镁合金中常见析出相的简化模型图[９ꎬ １８]

Ｆｉｇ􀆰 ２　 Ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｄｉａｇｒａｍｓ ｏｆ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅ ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｙ ｉｎ ｍａｇｎｅｓｉｕｍ

ａｌｌｏｙｓ[９ꎬ １８]

　 　 镁合金应用广泛ꎬ 但是目前较为成熟的合金体系并

不是很多ꎬ 主要有 Ｍｇ￣Ａｌ 系、 Ｍｇ￣Ｚｎ 系、 Ｍｇ￣Ｓｎ 系和 Ｍｇ￣
ＲＥ 系ꎬ ４ 个体系合金的性能特点各不相同ꎬ 当中析出相

的差别是合金性能不同的重要因素ꎮ
２􀆰 １􀆰 １　 Ｍｇ￣Ａｌ 系

Ａｌ 在 Ｍｇ 中的固溶度最高可达 １２􀆰 ７％(质量分数)ꎬ
具有很强的固溶强化效果ꎬ 同时为析出强化提供了可能ꎮ
Ｍｇ￣Ａｌ 系合金是最早设计的铸造镁合金ꎬ 也是目前应用

较为广泛的镁合金系列ꎮ 大部分 Ｍｇ￣Ａｌ 合金需要添加其

他合金元素ꎬ 比较有效的添加元素为 Ｚｎ、 Ｍｎ、 Ｓｉ 和 ＲＥ
元素ꎮ 其中 ＡＺ 系列合金是目前使用广泛的镁合金系列ꎬ
最具代表性的牌号是 ＡＺ３１ 和 ＡＺ９１ 合金[１ꎬ ８] ꎮ
　 　 Ｍｇ￣Ａｌ 合金在时效过程中析出的第二相为 β￣Ｍｇ１７Ａｌ１２
相ꎬ 其晶体结构为 ｂｃｃ 结构ꎬ 空间群为 Ｉ４３ｍꎬ 点阵常数

为 １􀆰 ０６ ｎｍꎮ Ｄｕｌｙ 等[１９]在 １９９５ 年对 Ｍｇ￣Ａｌ 合金的不连续

析出行为做了系统全面的研究ꎬ 合金中的不连续析出沉

淀相发生在合金晶界处ꎬ 取向关系为(１１０) β / / (０００１) αꎬ
[１１１] β / / [１－ ２１０] αꎬ 即满足 Ｂｕｒｇｅｒｓ 关系ꎮ 在 ２０００ 年ꎬ

Ｃｅｌｏｔｔｏ 等[２０]系统地研究了 ＡＺ９１ 合金中的 β￣Ｍｇ１７Ａｌ１２析出

相ꎬ 并将其中的 β￣Ｍｇ１７Ａｌ１２相进行总结分类: ① 呈片层

状的 β￣Ｍｇ１７Ａｌ１２相ꎬ 与基体保持 Ｂｕｒｇｅｒｓ 关系ꎬ 这一类析

出相从形貌即可判定占 Ｍｇ￣Ａｌ 合金中析出相的大多数ꎻ
② 垂直于镁合金基面的棱柱型 β￣Ｍｇ１７Ａｌ１２相ꎬ 取向关系

表达式为(１１１) β / / (０００１) αꎬ [１－ １０] β / / [ ０－ １１０] αꎬ 即

满足 Ｃｒａｗｌｅｙ 关系ꎻ ③ 长轴与镁基体 ｃ 轴夹角为 １５°的棱

柱型 γ￣Ｍｇ１７ Ａｌ１２ 相ꎬ 取向关系为 ( １１ － ５) β / / ( ０００１) αꎬ
[１１０] β / / [１０－１０] αꎬ 即满足 Ｐｏｒｔｅｒ 关系ꎬ 其析出相形貌

如图 ３ 所示ꎮ 之后 Ｚｈａｎｇ 等[２１] 又发现有不满足上述 ３ 种

位向关系的层片状析出相ꎬ 该片层状析出相(１１０) β面与

镁基体基面的夹角为 ２°ꎮ

图 ３　 Ｍｇ￣Ａｌ 系合金中析出相形貌[２０]

Ｆｉｇ􀆰 ３　 Ｔｈｅ ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｙ ｏｆ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅｓ ｉｎ Ｍｇ￣Ａｌ ｓｅｒｉｅｓ ａｌｌｏｙｓ[２０]

　 　 晶界上析出的 β￣Ｍｇ１７Ａｌ１２相熔点较低ꎬ 导致其在温度

较高时很难钉扎晶界ꎬ 抗蠕变性能较差ꎮ 晶内第二类和

第三类的析出相垂直于镁合金基面ꎬ 能够较好地阻碍镁

合金的基面滑移ꎬ 所以能起到较强的强化效果ꎮ 而第一

类析出相平行于镁合金基面ꎬ 其强化效果就较差ꎬ 而且

此类析出相没有出现 Ｇ􀆰 Ｐ􀆰 区和其他过渡相ꎬ 这是导致

Ｍｇ￣Ａｌ 系合金时效硬化效果不佳的一个重要原因ꎮ
２􀆰 １􀆰 ２　 Ｍｇ￣Ｚｎ 系

Ｚｎ 在 Ｍｇ 中的固溶度约为 ６􀆰 ２％(质量分数)ꎬ 固溶

度随温度变化较大ꎬ 是镁合金中一种较为理想的合金化

元素ꎮ 但是 Ｍｇ￣Ｚｎ 二元合金的结晶温度区间过大ꎬ 同时

流动性较差ꎬ 这样使得该合金在铸造条件下容易产生缩

孔、 疏松等缺陷ꎬ 并且晶粒也较为粗大ꎬ 工业上很少直接

使用 Ｍｇ￣Ｚｎ 二元合金作为结构件ꎬ 目前比较常见的 Ｍｇ￣Ｚｎ
系合金有 Ｍｇ￣Ｚｎ￣Ｚｒ、 Ｍｇ￣Ｚｎ￣(Ｚｒ)￣ＲＥ 和 Ｍｇ￣Ｚｎ￣Ａｌ 系ꎮ

对 Ｍｇ￣８Ｚｎ 合金的研究表明ꎬ 铸态合金中的析出相主

要为 Ｍｇ７Ｚｎ３相在时效早期发生分解ꎬ 变为 Ｍｇ４Ｚｎ７相ꎬ 继

续时效则转变为稳定的 ＭｇＺｎ 相ꎮ 合金中的主要析出强

化相为垂直于基面的杆状 β１ ′相(Ｍｇ４Ｚｎ７)ꎬ 此外还有 β２ ′
相(ＭｇＺｎ２)和 β 相(ＭｇＺｎ)ꎮ 其中 β１ ′相和基体的位相关系

为(１１－２０) β１′
/ / (０００１) αꎻ β２ ′ 相为平行于基体基面的盘状

析出相ꎬ 位向关系为[０００１] β２′
/ / [１－２１０] α、 (０００１) β２′

/ /
(０００１) α、 [１１－２０] β２′ / / [ １０－ １０] αꎮ 目前普遍能接受的

Ｍｇ￣Ｚｎ 合金析出序列为: 过饱和固溶体( ＳＳＳＳ)→Ｇ􀆰 Ｐ􀆰
区→β１ ′→β２ ′→β[２２] ꎮ

Ｍｇ￣Ｚｎ￣Ｚｒ 系合金中最具代表性的合金牌号是 ＺＫ６０ꎬ
少量 Ｚｒ 的添加主要作用是细化晶粒ꎬ 但是由于 Ｚｎ 的溶

解度较低导致其析出相密度较低且尺寸较大ꎮ 同时 ＺＫ６０
合金的热裂倾向严重ꎬ 同时服役温度升高时其强度下降

明显导致该合金的应用受到限制ꎮ 在 ＺＫ６０ 合金中添加少

量(质量分数为 １％)稀土元素(如 Ｙꎬ Ｇｄꎬ Ｃｅ 和 Ｎｄ 等)
会使性能明显改善ꎬ 合金中的共晶相熔点可以提高到
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５００ ℃左右ꎬ 明显改善高温性能ꎬ 同时细化晶粒[５] ꎮ 其

他元素(Ｃｕꎬ Ｃｏꎬ Ｃａꎬ Ａｌ)的添加会使得析出相的尺寸和

密度发生变化ꎬ 具体析出相变化如图 ４ 所示ꎮ 图 ４ａ 和 ４ｂ
为 Ｍｇ￣Ｚｎ 二元合金 ２００ ℃时效析出相[２３] ꎻ 图 ４ｃ 和 ４ｄ 为

Ｍｇ￣８Ｚｎ￣１Ｃｏ 三元合金 ２００ ℃时效析出相[２３] ꎻ 图 ４ｅ 和 ４ｆ
为 Ｍｇ￣４Ｚｎ￣０􀆰 ３５Ｃａ 在 １７７ ℃ 时效析出相[２４] ꎻ 图 ４ｇ 和 ４ｈ
为 Ｍｇ￣８Ｚｎ￣１Ａｌ 在 ２００ ℃时效析出相[１０] ꎮ

图 ４　 Ｍｇ￣Ｚｎ 系合金中析出相形貌[１０ꎬ ２３ꎬ ２４]

Ｆｉｇ􀆰 ４　 Ｔｈｅ ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｙ ｏｆ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅｓ ｉｎ Ｍｇ￣Ｚｎ ｓｅｒｉｅｓ ａｌｌｏｙｓ[１０ꎬ ２３ꎬ ２４]: (ａꎬ ｂ) Ｍｇ￣Ｚｎꎬ (ｃꎬ ｄ) Ｍｇ￣８Ｚｎ￣１Ｃｏꎬ (ｅꎬ ｆ) Ｍｇ￣４Ｚｎ￣０􀆰 ３５Ｃａꎬ (ｇꎬ ｈ) Ｍｇ￣８Ｚｎ￣１Ａｌ

２􀆰 １􀆰 ３　 Ｍｇ￣ＲＥ 系

稀土元素多呈三价ꎬ 能够增强镁合金中原子的结合

力ꎬ 镁合金中添加稀土元素不仅可以提高铸造性能而且

可以去除氧化物夹杂、 细化晶粒、 提高抗腐蚀性能等ꎬ
同时稀土元素在镁合金中大多拥有较大的固溶度ꎬ 拥有

较好的析出强化能力[１ꎬ ２ꎬ ２５] ꎮ
对于普通 Ｍｇ￣Ａｌ 系的商用镁合金ꎬ 其时效析出相为

大量的非连续析出相和少量长轴平行于基面分布的连续

析出相ꎬ 这些析出相对镁合金中的基面位错滑移的阻碍

作用十分有限ꎬ 因此时效强化效果较差ꎬ 即使在变形条

件下抗拉强度也很难超过 ４００ ＭＰａꎮ 而 Ｍｇ￣ＲＥ 系合金ꎬ
尤其是添加大固溶度稀土元素 Ｇｄꎬ Ｙꎬ Ｄｙ 等的镁稀土合

金ꎬ 其析出相细小弥散ꎬ 且长轴垂直于基面ꎬ 对基面位

错滑移有非常好的阻碍作用ꎬ 因此 Ｍｇ￣ＲＥ 合金的强度远

高于 Ｍｇ￣Ａｌ 和 Ｍｇ￣Ｚｎ 系合金[９] ꎮ
Ｍｇ￣ＲＥ 系合金按析出相类别主要分为 ３ 类ꎬ 即

Ｍｇ￣Ｇｄ型、 Ｍｇ￣Ｙ 型和 Ｍｇ￣Ｎｄ 型ꎮ Ｍｇ￣Ｇｄ 系合金沉淀析出

序列为 ＳＳＳＳ→Ｇ􀆰 Ｐ􀆰 区→ β″ (Ｍｇ３ Ｇｄ) → β′ ( Ｍｇ７ Ｇｄ) →
β１(Ｍｇ３Ｇｄ)→β(Ｍｇ５Ｇｄ)

[２６ꎬ ２７] ꎮ β″相在时效早期以板状、
棒状或球状析出ꎬ 晶格结构为 Ｄ０１９且与基体共格ꎬ 晶格

常数为 ａ＝ ０􀆰 ６４ ｎｍꎬ ｃ ＝ ０􀆰 ５２ ｎｍꎮ 继续时效一段时间 β′
相即会取代 β″相ꎬ β′相以细小的板条状形貌垂直于基体

基面分布ꎬ 并且一般以相互间呈 ６０°平行于 ３ 个[１１－２０]
方向分布ꎮ 其晶体结构为正交晶系(ｃｂｃｏ)并与基体半共

格ꎬ 晶格常数为 ａ ＝ ０􀆰 ６４ ｎｍꎬ ｂ ＝ １􀆰 １４ ｎｍꎬ ｃ ＝ ０􀆰 ５２ ｎｍꎮ

β１相为 ｆｃｃ 晶体结构ꎬ 晶格常数 ａ＝ ０􀆰 ７４ ｎｍꎬ 取向关系为

[１－１１] β１
/ / [２－１－１０] αꎬ (１１０) β１

/ / (０００１) αꎮ 平衡相 β 为

ｆｃｃ 结 构ꎬ 晶 格 常 数 为 ａ ＝ ２􀆰 ２２ ｎｍꎬ 位 向 关 系 为

[１－１１] β / / [２－１－１０] αꎬ (１１０) β / / (０００１) αꎮ
Ｍｇ￣Ｙ(Ｙꎬ Ｄｙ 等) 系合金沉淀析出序列为 ＳＳＳＳ→

β′(Ｍｇ７Ｙ)→β(Ｍｇ２４Ｙ５)
[２８ꎬ ２９] ꎮ β′相为球状析出相ꎬ 晶体

结构为正交晶系ꎬ 晶格常数为 ａ＝ ０􀆰 ６５ ｎｍꎬ ｂ ＝ ２􀆰 ２７ ｎｍꎬ
ｃ＝ ０􀆰 ５２ ｎｍꎬ 取向关系为[１００] / / [ ２－ １－ １０]ꎬ (００１) / /
(０００１)ꎮ 平衡相 β 为 ｂｃｃ 结构ꎬ ａ＝ １􀆰 １３ ｎｍꎬ 为平行于基

体{３１－４０}面的片状析出相ꎮ
Ｍｇ￣Ｎｄ(Ｎｄꎬ Ｃｅ)系合金沉淀析出序列为 ＳＳＳＳ→Ｇ􀆰 Ｐ􀆰

区→β″(Ｍｇ３Ｎｄ)→β′(Ｍｇ７Ｎｄ)→β１(Ｍｇ３ Ｎｄ)→β(Ｍｇ１２Ｎｄ)→
βｅ(Ｍｇ４１Ｎｄ５)

[３０] ꎮ 其析出规律在 β 相出现之前与 Ｍｇ￣Ｇｄ
系合金类似ꎬ 其 β 相为四方结构ꎬ 晶格常数为 ａ ＝
１􀆰 ０３ ｎｍꎬ ｃ＝ ０􀆰 ５９ ｎｍꎬ 垂直于基面以棒状析出生长ꎮ
Ｎｉｅ[１０]认为 Ｍｇ￣Ｎｄ 合金的析出相最终析出相为 βｅ相ꎬ 为

ａ＝ １􀆰 ４７ ｎｍꎬ ｃ＝ １􀆰 ０４ ｎｍ 的四方结构相ꎮ
Ｍｇ￣ＲＥ 二元合金和三元合金的析出相与析出规律并

不完全相同ꎬ 比如 Ｍｇ￣Ｙ 二元合金在添加了 Ｇｄ 元素后时

效析出序列中会出现 Ｇ􀆰 Ｐ􀆰 区和 β１相ꎬ 性能也会有所改

善ꎮ 何上明[９] 优化出高强度镁稀土合金 Ｍｇ￣１２Ｇｄ￣３Ｙ￣
０􀆰 ６Ｚｒ(ＧＷＫ１２３)ꎬ 探明了过饱和固溶体 ＳＳＳＳ(ｈｃｐ)的四

阶段析出序列: Ｍｇ ( ＳＳＳＳ) → β″ ( Ｄ０１９ ) → β′(ｃｂｃｏ)→
β１(ｆｃｃ)→ β(ｂｃｃ)ꎬ 其中 β″和 β′在时效峰值处共存ꎬ 并以

极细的针状或片状弥散析出ꎬ 能够有效阻止镁基体通过
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基面{０００１} < １１２０ > 滑移和锥面{１０１２} <１０１１>孪晶进

行的塑性变形ꎬ 具有显著的强化效果ꎬ 该合金挤压后 Ｔ５
处理抗拉强度达到 ４９１ ＭＰａꎬ 屈服强度为 ４３６ ＭＰａ[９] ꎮ 在

高温力学方面ꎬ ＷＥ５４ 作为目前镁合金中最为成功的耐

热镁合金ꎬ 拥有良好的高温力学性能ꎬ 其抗蠕变能力明

显高于其他镁合金如 ＡＺ９１ 等ꎮ 该优异的高温力学性能得

益于合金中垂直于基面呈蜂窝状的析出相ꎬ 这种位向的

析出相可以很好地阻碍基面位错的滑移ꎬ 同时蜂窝状的

形貌结构使得其对位错的阻碍作用较片层状析出相更为

强烈[３１] ꎬ 其析出相形貌及示意图如图 ５ 所示[１０] ꎮ 稀土元

素在镁合金当中的作用极为重要ꎬ 其不仅能提高常温下

的力学性能ꎬ 同时能提高材料的抗蠕变性、 耐腐蚀性以

及变形能力ꎬ 在加工变形中可以弱化织构ꎬ 进而扩大镁

合金的适用范围ꎮ

图 ５　 ＷＥ５４ 合金中析出相形貌与示意图[１０]

Ｆｉｇ􀆰 ５　 Ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅ ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｙ ａｎｄ ｃｏｒｒｅｓｐｏｎｄｉｎｇ ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｄｉａｇｒａｍ ｉｎ ＷＥ５４ ａｌｌｏｙ[１０]

２􀆰 １􀆰 ４　 Ｍｇ￣Ｓｎ 系

Ａｌꎬ Ｚｎ 等元素会提高镁合金的析出强化效果ꎬ 但是

Ａｌ 元素的添加会使得合金中生成 β￣Ｍｇ１７ Ａｌ１２ 相ꎬ 该相的

熔点很低ꎬ 会降低材料的高温力学性能ꎮ Ｍｇ￣Ｓｎ 系合金

由于其中热稳定性很高的 β￣Ｍｇ２Ｓｎ 相的存在使得高温下

的力学性能明显优于 Ｍｇ￣Ａｌ 系和 Ｍｇ￣Ｚｎ 系合金ꎮ
Ｓｎ 元素在镁中的固溶度为 １４􀆰 ４８％(质量分数)ꎬ 室

温下小于 １％ꎬ 具有析出强化的条件[１ꎬ ３２] ꎮ Ｍｇ￣Ｓｎ 系合金

中的 β 相的取向关系和形貌较为多样ꎬ 根据文献里报道

的总结如下表 １ꎬ 主要有 ８ 种[３３－４０] ꎮ 一般认为 Ｍｇ￣Ｓｎ 系

合金没有 Ｇ􀆰 Ｐ􀆰 区和 β′相ꎬ Ｎｉｅ 等[４１] 在 ２０１８ 年对 Ｍｇ￣
９􀆰 ８Ｓｎ 合金的析出行为做了深入研究ꎬ 在 １００ ℃左右短时

时效发现了 Ｇ􀆰 Ｐ􀆰 区和 β′相的存在并且精确测量了 Ｍｇ￣Ｓｎ
合金析出相的析出序列(ＳＳＳＳ→Ｇ􀆰 Ｐ􀆰 区→β′→β)和相结

构ꎬ 其中 β′相的取向关系为 [ ０１１] β′ / / [ ２ － １ － １０] αꎬ

(１１－１) β′ / / (０００１) αꎬ β 相的取向关系满足表 １ 中的关

系 ３ꎮ
　 　 在 Ｍｇ￣Ｓｎ 系合金中添加一些其他合金元素能够提高

合金的析出强化效果进而提高力学性能ꎮ Ｈｏｎｏ 等[４２] 在

Ｍｇ￣９􀆰 ８Ｓｎ 合金中添加了 １％(质量分数)的 Ｚｎ 获得 Ｍｇ￣Ｓｎ￣
Ｚｎ 三元合金ꎬ 合金的峰值时效硬度大幅升高ꎬ 合金中除

了平行于基面的 Ｍｇ２Ｓｎ 相外还有满足表 １ 中关系 ６ 的沿

锥面析出的 Ｍｇ２ Ｓｎ 相ꎮ Ｗａｎｇ 等[４３－４５] 对 Ｍｇ￣Ｓｎ￣Ａｌ 系合金

进行了大量的研究ꎬ 发现 Ａｌ 和 Ｓｎ 的复合添加可以降低

　 　 表 １　 Ｍｇ￣Ｓｎ 系合金中析出相与基体取向关系

Ｔａｂｌｅ １　 Ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｒｅｌａｔｉｏｎｓｈｉｐ ｂｅｔｗｅｅｎ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅｓ ａｎｄ ｔｈｅ ｍａ￣

ｔｒｉｘ ｉｎ Ｍｇ￣Ｓｎ ａｌｌｏｙｓ

Ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｒｅｌａｔｉｏｎｓｈｉｐ Ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｙ Ｒｅｆｅｒｅｎｃｅ

１
[１－１０] β / / [２－１－１０] α

(１１１) β / / (０００１) α

Ｌｏｎｇ ｌａｔｈｓꎬ
ｓｈｏｒｔ ｌａｔｈｓꎬ
ｐｏｌｙｇｏｎｓ

[３８－４３]

２
[２－１－１] β / / [２－１－１０] α

(１１１) β / / (０００１) α

Ｌｏｎｇ ｌａｔｈｓꎬ
ｓｈｏｒｔ ｌａｔｈｓ

[３９]

３
[－１１１] β / / [１－２１０] α

(１１０) β / / (０００１) α

Ｌｏｎｇ ｌａｔｈｓꎬ
ｓｈｏｒｔ ｌａｔｈｓ [３８－４０]

４
[００１] β / / [２－１－１０] α

(１１０) β / / (０００１) α
Ｌｏｎｇ ｌａｔｈｓ [３８ꎬ ４４]

５
[１－１０] β ９°ａｗａｙ ｆｒｏｍ [２－１－１０] α

(１１１) β / / (０００１) α
Ｓｈｏｒｔ ｌａｔｈｓ [３８]

６
[１－１０] β / / [２－１－１０] α

(１１１) β / / (０１－１０) α
Ｌｏｎｇ ｌａｔｈｓ [３９]

７
[１－１１] β / / [０１－１０] α

(１１０) β / / (０００１) α
Ｌｏｎｇ ｌａｔｈｓ [４５]

８
[００１] β / / [０１－１０] α

(１１０) β / / (０００１) α
Ｌｏｎｇ ｌａｔｈｓ [４５]

镁合金中的层错能ꎬ 有利于提高合金塑性ꎬ 同时析出相

平行出基面析出ꎬ 对塑性损失较小ꎬ 所以该系列合金的

塑性较为优异ꎮ Ｍｇ￣Ｓｎ￣ＲＥ 合金方面ꎬ 发现在 Ｍｇ￣Ｓｎ 合金
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中添加少量 Ｙ 或 ＭＭ(混合稀土)对蠕变性能有较大提升ꎬ
Ｍｇ￣５Ｓｎ￣２ＭＭ 的抗蠕变性能要明显优于 ＡＥ４２ 合金ꎬ 是一

种抗蠕变性能较为优异的镁合金[１３] ꎮ 目前研究结果表明

Ａｌꎬ Ｚｎꎬ Ｃａ 和 ＲＥ 元素的单独和混合加入都能不同程度

地提高 Ｍｇ￣Ｓｎ 系合金的力学性能[１０] ꎮ
2􀆰 2　 长周期堆垛有序结构相(LPSO 相)强化

２􀆰 ２􀆰 １　 ＬＰＳＯ 相基本情况

Ｍｇ￣ＲＥ 合金是镁合金中运用最为广泛的一种ꎬ 但是

稀土元素的添加一方面使得镁合金重量增加ꎬ 另一方面

使得镁合金成本上升ꎮ 为此ꎬ 许多材料研究者在研发过

程中使用较为廉价的 Ｚｎꎬ Ｃｕꎬ Ａｌ 和 Ｎｉ 等元素部分替代

稀土元素ꎬ 之后在研究过程中发现了 Ｍｇ￣ＲＥ￣Ｚｎ 系列合

金的性能较为优异ꎬ 从而使得该系合金的研发成为了镁

合金研究领域的一个热点ꎮ 随着对该系列合金研究的进

行ꎬ 一种全新结构的长周期堆垛有序结构相( ｌｏｎｇ ｐｅｒｉｏｄ
ｓｔａｃｋｉｎｇ ｏｒｄｅｒｅｄ ｐｈａｓｅꎬ 简称 ＬＰＳＯ 相) [４６ꎬ ４７]在镁合金中被

发现ꎬ 在之后的研究中这种新相成为了镁合金研究中的

热点ꎮ 这种 ＬＰＳＯ 相是由我国航天材料研究所的罗志平

教授在 １９９４ 年首先发现[４８] 并在 ２０００ 年对该相进行了详

细表征[４９] ꎬ 但是罗教授对该相的力学性能方面的研究没

有深入ꎬ 并没有引起足够的重视ꎮ ２００１ 年ꎬ 日本学者

Ｋａｗａｍｕｒａ 等采用快速凝固 /粉末冶金的方法制备Ｍｇ￣Ｙ￣Ｚｎ
合金ꎬ 该合金晶粒尺寸约 ５００ ｎｍꎬ 组织含有 ＬＰＳＯ 相ꎬ
常温下的屈服强度大约 ６００ ＭＰａꎬ 同时拥有约 ５％的延伸

率[５０] ꎮ 接下来的几年里ꎬ 日本的 Ａｂｅ、 Ｈｏｎｍａ 等ꎬ 澳大

利亚的 Ｚｈｕ 等以及国内的杨志清等对 Ｍｇ￣Ｙ￣Ｚｎ 合金中的

ＬＰＳＯ 相 进 行 了 较 为 充 分 的 研 究[５１ꎬ ５２] ꎮ Ａｂｅ 和 Ｚｈｕ
等[５２ꎬ ５３]对 Ｍｇ￣Ｙ￣Ｚｎ 合金用高角环形暗场(ＨＡＡＤＦ)的方

法对 ＬＰＳＯ 相的微观结构和原子占位进行了深入的研究ꎬ
之后很多的学者对该系列合金的不同成分比例形成的

ＬＰＳＯ 相的微观结构进行了大量研究ꎬ 对 ＬＰＳＯ 相的了解

也不断深入ꎬ 之后在不同体系的 Ｍｇ￣ＲＥ￣Ｘ(Ｘ 代表原子半

径小于 Ｍｇ 的金属元素)合金中陆续发现了 ６Ｈ(后被证明

为 １８Ｒ 的 片 段 ) [５３ꎬ ５４] 、 １０Ｈ[５５ꎬ ５６] 、 １２Ｈ[５７] 、 １２Ｒ[５８] 、
１５Ｒ[５７] 、 １４Ｈ[５１ꎬ ５２ꎬ ５５ꎬ ５９－６６] 、 １８Ｒ[５１ꎬ ５２ꎬ ５９ꎬ ６５－６７] 、 ２１Ｒ[５７] 和

２４Ｒ[５９]等结构的 ＬＰＳＯ 相ꎮ
Ｋａｗａｍｕｒａ[６８]和吴玉娟[６９] 定性地归纳了 Ｍｇ￣ＲＥ￣Ｘ 体

系中 ＬＰＳＯ 相形成的几条原则: ① ＲＥ 在室温下为 ｈｃｐ 结

构ꎬ 且在 Ｍｇ 中具有大的固溶度ꎻ ② Ｍｇꎬ ＲＥꎬ Ｘ 两两原

子对具有负混合焓ꎬ 尤其是 ＲＥ￣Ｘ 的绝对值最大ꎻ ③ 原

子半径大小排序: ＲＥ>Ｍｇ>Ｘꎮ Ｓａａｌ 等在 ２０１４ 年对形成

ＬＰＳＯ 相的元素进行了计算ꎬ 筛选出了可能形成的元素组

成[７０] ꎬ 如图 ６ 所示ꎮ 蓝色区域表示理论上可以形成稳定

ＬＰＳＯ 相的三元镁合金ꎻ 黑色叉表示已证实存在 ＬＰＳＯ 相

的三元镁合金ꎬ 都处于蓝色区域中ꎻ 黄色区域表示可能

形成 ＬＰＳＯ 相的三元镁合金ꎬ 但目前尚未在此类合金中

观测到 ＬＰＳＯ 相ꎻ 红色区域表示不可能形成 ＬＰＳＯ 相的三

元镁合金ꎮ 该图中 Ｍｇ￣Ｙ￣Ａｌ 体系的 ＬＰＳＯ 相当时尚未通

过实验发现ꎬ 而 Ｌｉ 等在同年报道了 Ｍｇ￣Ｙ￣Ａｌ 体系中首次

发现的 １８Ｒ￣ＬＰＳＯ 相[７１] ꎬ 随着研究的深入可能会有更多

蓝色区域的合金成分中发现 ＬＰＳＯ 相ꎮ 值得一提的是ꎬ
虽然研究者希望获得含 ＬＰＳＯ 相的 Ｍｇ￣Ｚｎ￣Ｃａ 合金ꎬ 然而

至今未能在该体系中发现 ＬＰＳＯ 相ꎮ

图 ６　 Ｓａａｌ 模型下可形成稳定 ＬＰＳＯ 相的三元镁合金成分[４６ꎬ ７０]

Ｆｉｇ􀆰 ６　 Ｃｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎ ｏｆ ｔｅｒｎａｒｙ ｍａｇｎｅｓｉｕｍ ａｌｌｏｙｓ ｗｉｔｈ ｓｔａｂｌｅ ＬＰＳＯ

ｐｈａｓｅ ｐｒｅｄｉｃｔｅｄ ｂｙ Ｓａａｌ’ｓ ｍｏｄｅｌ[４６ꎬ ７０]

　 　 Ｍｇ￣ＲＥ￣Ｘ 合金中的 ＬＰＳＯ 相根据其形成条件的不同

可分为两类: 一类形成于合金的铸造过程中ꎬ 把这种称

为 Ｔｙｐｅ Ｉ ＬＰＳＯ 相ꎻ 另一类在随后对合金进行高温热处理

过程中形成ꎬ 记为 Ｔｙｐｅ ＩＩ ＬＰＳＯ 相ꎮ ＬＰＳＯ 相根据其结构

分类主要分为 Ｒ 型和 Ｈ 型两大类ꎬ 细分有 ６Ｈ、 １０Ｈ、
１５Ｒ、 １４Ｈ、 １８Ｒ 和 ２４Ｒ 等具体结构[７２] ꎮ
２􀆰 ２􀆰 ２　 ＬＰＳＯ 相的生长与转变

ＬＰＳＯ 相的本质是一种周期性的面缺陷(堆垛层错)ꎬ
是在一定的合金成分、 温度、 冷却速率等条件下形成的

包括成分有序化和堆垛层错有序化的有序固溶体ꎮ Ｚｈｕ
等[５２]理论计算发现: 纯 Ｍｇ 层错能在 ３０ ~ ８０ ｍＪ􀅰ｍ－２之

间ꎬ 而在添加了其他合金元素之后ꎬ 比如 Ｙ 和 Ｚｎ 的添加

会使得 Ｍｇ￣Ｙ￣Ｚｎ 合金的层错能降低至 ０􀆰 ９ ~ １􀆰 ８ ｍＪ􀅰ｍ－２

之间ꎮ 如前所述ꎬ ＬＰＳＯ 相本质上是层错的有序堆垛ꎬ
Ｍｇ￣Ｙ￣Ｚｎ 合金的低层错能为层错的形成提供了合适的热

力学条件ꎮ Ｚｈｕ 等[７３]利用透射电镜围绕层错问题进行了

双束明场( ｔｗｏ￣ｂｅａｍ ｂｒｉｇｈｔ ｆｉｅｌｄ)和弱束暗场(ｗｅａｋ ｂｅａｍ
ｄａｒｋ ｆｉｅｌｄꎬ ＷＢＤＦ)的表征工作ꎬ 在 Ｍｇ￣Ｙ￣Ｚｎ 合金体系中

观察到了大量层错和 ＬＰＳＯ 相共同存在ꎬ 同时对合金中

存在的几种不同形貌的析出相进行了一一鉴定并且这些

层错均包含在 ＡＢＣＡ 型的堆垛块(ｂｕｉｌｄｉｎｇ ｂｌｏｃｋ)中ꎮ

９９１
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从图 ７ 可以看出ꎬ 无论何种 ＬＰＳＯ 相ꎬ 其结构中均

含有 ＡＢＣＡ 单元ꎬ 所不同的是当中所夹的基体层数ꎬ 而

从图 ８ 中可以看出ꎬ 在热处理过程中不同类型的 ＬＰＳＯ
相之间的转化过程[５１ꎬ ６６ꎬ ７４] ꎮ 图中左侧的 ＡＢＣＡ 单元间距

为 ２ 层ꎬ 右侧的为 ３ 层ꎬ 在较高温度保温的条件下ꎬ 不

太稳定的 １８Ｒ 型 ＬＰＳＯ 相转变为较为稳定的 １４Ｈ 型 ＬＰＳＯ
相ꎮ 之后 Ｚｈｕ[５１]和 Ｋｉｓｈｉｄａ 等[７５] 对热处理过程中 １８Ｒ 型

ＬＰＳＯ 相转变为 １４Ｈ 型 ＬＰＳＯ 相的这一过程进行了研究与

总结ꎬ 这些学者的研究结果认为 ＬＰＳＯ 相间的转变可归

结为扩散￣位移型相变ꎮ

图 ７　 １０Ｈꎬ １４Ｈꎬ １８Ｒꎬ ２４Ｒ 型 ＬＰＳＯ 相结构特征结构单元示

意图[６６ꎬ ７４]

Ｆｉｇ􀆰 ７　 Ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｄｉａｇｒａｍ ｏｆ ｔｈｅ ｃｈａｒａｃｔｅｒｉｓｔｉｃ ｓｔａｃｋｉｎｇ ｆｅａｔｕｒｅｓ ｆｏｒ

ｔｈｅ ｕｎｉｔ ｃｅｌｌｓ ｏｆ ｔｈｅ １０Ｈꎬ １８Ｒꎬ １４Ｈꎬ ａｎｄ ２４Ｒ ＬＰＳＯ ｓｔｒｕｃ￣

ｔｕｒｅｓ[６６ꎬ ７４]

图 ８　 Ｍｇ￣Ｙ￣Ｚｎ 合金中 １８Ｒ 和 １４Ｈ 型 ＬＰＳＯ 相[５１]

Ｆｉｇ􀆰 ８　 １８Ｒ ａｎｄ １４Ｈ ＬＰＳＯ ｐｈａｓｅｓ ｉｎ ｔｈｅ Ｍｇ￣Ｙ￣Ｚｎ ａｌｌｏｙ[５１]

　 　 Ｚｈｕ 和 Ｋｉｓｈｉｄａ 等根据各自的研究结果ꎬ 分别从原子

层面上解释了不同 Ｍｇ￣ＲＥ￣Ｘ 合金中 ＬＰＳＯ 相的形成过程ꎬ

从中也可以看出不同 Ｍｇ￣ＲＥ￣Ｘ 合金体系中同一结构类型

ＬＰＳＯ 相的溶质原子有序化过程不尽相同ꎮ 由此可见ꎬ 不

同种类溶质原子对 ＬＰＳＯ 相结构的影响规律仍需进一步

深入研究ꎮ
２􀆰 ２􀆰 ３　 力学行为与强化机制

前文所提 Ｋａｗａｍｕｒａ 等在 ２００１ 年率先采用快速凝固 /
粉末冶金工艺制备出一种新型 Ｍｇ９７Ｙ２Ｚｎ１(原子分数ꎬ 下

同)合金ꎬ 该合金在不同温度热挤压后的室温力学性能

为: 屈服强度 σｓ ＝ ４８０ ~ ６１０ ＭＰａ、 延伸率 δ ＝ ５％ ~ １６％ꎮ
其中ꎬ ３００ ℃热挤压成型样品的综合力学性能优异: σｓ ＝
６１０ ＭＰａꎬ σｂ ＝ ６２８ ＭＰａꎬ δ ＝ ５􀆰 ０％ꎬ 硬度为 １３６ＨＶꎬ 在

目前报道的镁合金中ꎬ 这是稀土含量较低而强度很高的

一种新型镁合金ꎮ 与此同时由于快速凝固 /粉末冶金工艺

能显著细化晶粒并使元素偏析的程度降低ꎬ 因此用该种

方法制备的 Ｍｇ９７Ｙ２Ｚｎ１合金的力学性能优异ꎬ 同时拥有很

好的耐腐蚀性ꎬ 明显优于其他熔炼方法制备的镁合金ꎮ
除此之外ꎬ 在该 Ｍｇ９７Ｙ２Ｚｎ１合金中还观察到了大量层片状

的 ＬＰＳＯ 相ꎮ 随后的研究发现ꎬ ＬＰＳＯ 相也可以通过传统

熔炼铸造法在 Ｍｇ￣ＲＥ 合金中获得ꎮ 这些含 ＬＰＳＯ 相的镁

合金通常具有较好的综合力学性能和耐腐蚀性ꎮ
Ｎｉｅ 等[１０]认为在镁合金中最有效的析出强化方式是

在镁基体中形成高体积分数、 高密度和大纵横比的沿柱

面分布的盘片状析出相ꎮ 室温下镁合金中一般只能开动

基面的位错ꎬ 故而 ＬＰＳＯ 相对镁合金的塑性没有降低ꎬ
但是由于其平行于基面ꎬ 在常温下 ＬＰＳＯ 相的强化作用

有限ꎬ 常温下的 ＬＰＳＯ 相需要和晶界或其他晶内缺陷相

互作用才能起到较好的强化效果ꎬ 单一的大块状沿晶界

析出的 ＬＰＳＯ 相其强化效果有限ꎮ
Ｃｈｅｎ 等[７６ꎬ ７７]对含 ＬＰＳＯ 相的 Ｍｇ９７Ｙ２Ｚｎ１合金进行了

力学行为的研究ꎬ 研究结果认为ꎬ ＬＰＳＯ 相虽预期有阻挡

非基面滑移的能力ꎬ 但是在拉伸过程中依然会有大量的

非基面滑移产生ꎮ 有研究证实[７１] 在高温下 ＬＰＳＯ 相有钉

扎晶界的作用ꎬ 限制晶界运动ꎬ 从而可以提高合金的强

度ꎬ 起到强化的作用ꎮ 邱冬等[４６ꎬ ７８] 在 Ｍｇ￣Ｙ 合金中引入

ＬＰＳＯ 相ꎬ 计算了镁合金高温变形中各种因素所起的影

响ꎬ 结果表明 ＬＰＳＯ 相在蠕变过程中可以降低镁合金的

蠕变速率ꎬ 对蠕变有较强的抵抗作用ꎮ
为了提高 ＬＰＳＯ 相钉扎晶界的能力从而更好地优化

镁合金性能ꎬ 李扬欣等[１８ꎬ ７９]提出了一种 ＬＰＳＯ 相和 β′相
的复合组织ꎮ 如图 ９ 中的示意图所示ꎬ 在调控好板条形

貌的 ＬＰＳＯ 相中间均匀地生长 β′相从而形成该复合组织ꎮ
在该理想模型中ꎬ β′相有增强基体的作用而 ＬＰＳＯ 相可

以限制 β′相的长大从而防止 β′相粗化恶化性能ꎮ 同时在

００２
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晶界处均匀引入的 ＬＰＳＯ 相可以钉扎晶界保证高温强度ꎬ
提高镁合金强塑性和抗蠕变性能ꎬ 这样的理想微观结构

为下一代镁合金的设计提供了一个全新的思路ꎮ

图 ９　 高强高韧且耐热的新型 Ｍｇ￣ＲＥ￣Ｘ 合金显微组织模型[７９]

Ｆｉｇ􀆰 ９ 　 Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｍｏｄｅｌ ｏｆ ｎｅｗ Ｍｇ￣ＲＥ￣Ｘ ａｌｌｏｙ ｗｉｔｈ ｈｉｇｈ

ｓｔｒｅｎｇｔｈꎬ ｔｏｕｇｈｎｅｓｓ ａｎｄ ｈｅａｔ ｒｅｓｉｓｔａｎｃｅ[７９]

2􀆰 3　 镁基复合材料中的增强体

镁合金虽有密度低、 比强度高等诸多优点ꎬ 但是其

绝对强度低、 耐磨性差且高温抗性差ꎮ 研究者在镁合金

中通过添加增强体制备镁基复合材料ꎬ 用以提高镁合金

的比强度、 比刚度以及耐磨和高温性能ꎬ 目前镁基复合

材料已成为材料研究的热点之一ꎮ
不同于传统镁合金ꎬ 镁基复合材料中的增强相依靠

多种制备工艺在制备过程中外加增强体ꎬ 增强体的种类

从单一种类单一尺寸逐渐改进为多种类增强体不同尺寸

混合添加ꎮ 增强体一般要求有很好的承载能力和润湿性

以及与基体不反应等特点[１４] ꎮ 尺寸方面ꎬ 增强体整体向

着细化甚至纳米化发展ꎻ 种类方面ꎬ 镁基复合材料中的

增强体主要有以下几种: 碳化物 ( ＳｉＣ、 Ｂ４Ｃ 以及 ＴｉＣ

等[８０ꎬ ８１] )、 碳纤维和碳纳米管[１５] 、 氮化物 ( Ｓｉ３Ｎ４
[８２] 、

ＡｌＮ[８３] 等)、 硼化物[８４] ( Ｔｉ２Ｂ 和 ＴｉＢ)、 金属氧化物[８５]

(Ａｌ２Ｏ３、 ＭｇＯ 等) 以及金属颗粒[８６ꎬ ８７] ( Ｃｕ / Ｍｇ、 Ｎｉ / Ｍｇ、
Ｔｉ / Ｍｇ 等)ꎮ
２􀆰 ３􀆰 １　 颗粒增强体

增强体按照形貌分类ꎬ 分为颗粒、 纤维、 晶须等ꎮ
对颗粒增强体而言ꎬ 颗粒越细小、 分布越均匀则力学性

能越优异ꎮ 其分布情况很大程度上取决于该材料的制备

工艺ꎬ 比如陈振华等[８８]利用快速凝固结合粉末冶金方法

制备的 Ａｌ２Ｏ３增强 ＡＺ９１ 复合材料ꎬ 由于其 Ａｌ２Ｏ３分布非

常均匀ꎬ 故其力学性能十分优异ꎬ １５０ ℃下抗拉强度可

达 ２７８ ＭＰａꎮ 颗粒增强体的尺寸减小ꎬ 镁基复合材料的

力学性能一般会增加ꎬ 一方面细小的颗粒可以作为形核

质点从而细化晶粒ꎻ 另一方面ꎬ 颗粒密度的增加以及颗

粒间距的减小会增加位错运动的阻力ꎬ 同时颗粒自身可

以替基体承载更多的载荷从而增加材料的强度ꎮ 颗粒增

强相的添加数量上有一极限值ꎬ 在高于此值后会在材料

内部形成化合物而恶化性能ꎬ 由于增强相一般具有高的

强度、 硬度以及模量ꎬ 在此范围内增加增强相的量ꎬ 会

提高材料的强度和模量ꎬ 而塑性一般会降低[８０ꎬ ８１] ꎮ
而对于金属颗粒来说ꎬ 由于这种颗粒可以一定程度

地溶入镁基体同时拥有良好的润湿性和自身延展性ꎬ 所

以金属颗粒增强的镁基复合材料一般拥有较好的延展

性[８６] ꎮ 但是金属颗粒本身的添加需要较好的设计ꎬ 否则

颗粒和基体可能形成化合物ꎬ 继而恶化材料性能ꎮ
２􀆰 ３􀆰 ２　 纤维增强体

碳纤维增强相可以分为连续型碳纤维增强相和非连

续型碳纤维增强相ꎮ 连续型碳纤维增强镁基复合材料具

有良好的比刚度、 抗热形变性能和力学性能ꎬ 非连续型

碳纤维增强镁基复合材料虽然有些性能不如连续型碳纤

维增强镁基复合材料ꎬ 但它在成形和加工性能上有明显

优势ꎬ 同时成本也更低ꎮ 由于碳纤维增强相为二维形貌ꎬ
这也导致了它的特点与颗粒状完全不同ꎮ 在失效过程中ꎬ
主要是纤维自身的纵向断裂或者纤维与基体之间的横向

断裂ꎬ 而且二维的纤维增强相这一现象要比单向纤维更

明显[１５] ꎬ 为解决这一问题一般要对纤维进行涂层保护ꎮ
２􀆰 ３􀆰 ３　 晶须增强体

晶须增强相和纤维增强相有些相似ꎬ 一般具有较高

的刚度和模量ꎬ 只是尺寸上和纤维有些区别ꎮ 晶须增强

体与镁基体的界面结合一般较差ꎬ 依然需要对晶须进行

界面处理ꎬ 如经 ＣｕＯ 界面涂覆的 Ｍｇ２Ｂ２Ｏ５增强镁基复合

材料其抗拉强度和延伸率比未经处理的 Ｍｇ２Ｂ２Ｏ５增强镁

基复合材料平均提高 ３５％左右[１６ꎬ ８９] ꎮ 在加载时 ＣｕＯ 涂层

可以改善界面结合情况ꎬ 从而延缓晶须与基体界面的开

裂和晶须自身断裂ꎮ 碳纳米管增强方面的研究已经较为

系统ꎬ 其主要问题和晶须类似ꎬ 依然为界面结合较差ꎬ
解决办法是采用涂覆剂进行界面改良ꎮ 如将 Ａｌ 粉和碳纳

米管同时加入镁基体中ꎬ 镁基复合材料的强度和塑性将

同时提高ꎬ Ａｌ 可以细化晶粒同时弱化织构ꎬ Ａｌ 对碳纳米

管的润湿作用使得界面结合大大增强ꎮ
目前对 ＳｉＣ、 碳纤维和碳纳米管、 Ａｌ２Ｏ３等增强体的

镁基复合材料研究已经较为系统ꎬ 而金属颗粒、 准晶、
Ｍｇ２Ｓｉ、 ＴｉＢ２等增强体的研究才刚刚起步ꎮ 对于镁基复合

材料来说ꎬ 有两大问题较为重要: 第一是其耐腐蚀性有

待改进ꎬ 第二是增强体与基体的结合ꎮ 镁合金的耐腐蚀

性本身较差ꎬ 外加的增强体可能与镁基体形成微型原电

池ꎬ 进一步恶化材料的抗腐蚀性ꎮ 目前有研究表明ꎬ 对

经过涂覆处理增强体的镁基复合材料ꎬ 其耐腐蚀性有所

１０２
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改良ꎬ 但目前耐腐蚀性依然是镁基复合材料研究的一个

重要问题ꎮ 增强相和基体的界面结合问题方面ꎬ 除了上

文所说的界面结合不好之外ꎬ 增强体与基体还可能会发

生反应ꎬ 造成界面不稳定ꎮ 例如 Ａｌ２Ｏ３增强体在镁合金中

会反应生成 ＭｇＯ 和 Ｍｇ１７Ａｌ１２相ꎬ Ｍｇ１７Ａｌ１２相熔点较低ꎬ 对

材料的高温性能影响很大ꎻ ＳｉＣ 颗粒在 Ｍｇ￣Ａｌ 系合金中也

会发生反应ꎬ 生成 Ｍｇ２Ｓｉꎮ 目前解决这些问题的主要方向

是界面优化ꎬ 即通过界面优化的方式控制界面反应ꎬ 提

高增强体与基体的润湿性和结合能力ꎬ 从而改善材料性

能ꎬ 主要方法是添加合金元素、 增强体的表面改性(涂覆

剂)和优化制备工艺ꎮ 未来的研究重点应该在开发新的增

强体ꎬ 寻找合适的界面优化方法以及开发合理的制备工

艺上ꎮ

3　 结　 语

如前所述ꎬ 第二相强化是提高镁合金强度最直接有

效的手段ꎬ 而镁合金中有效析出强化相较少是造成镁合

金应用瓶颈的主要原因之一ꎮ 目前ꎬ 针对二元镁合金的

第二相研究已有规律性的总结ꎬ 但针对三元及多元镁合

金中第二相强化的研究工作仍有待进一步开发ꎮ
未来镁合金中第二相强化的工作可围绕以下几个方

向进行: (１)通过优化合适的形变热处理工艺在镁合金

中引入与基体共格、 错配度低且均匀分布的纳米析出相ꎬ
大幅度提高镁合金的强度ꎻ (２)深入研究 ＬＰＳＯ 相在镁合

金中的强化作用ꎬ 通过调控其分布及尺寸与其它析出相

协同作用进一步改善 Ｍｇ￣ＲＥ 合金的力学性能ꎬ 同时尝试

在非稀土系镁合金中引入 ＬＰＳＯ 相ꎻ (３)增强体的种类、
形貌及其与基体的界面结构是决定镁基复合材料的关键

因素ꎬ 更为有效廉价增强体的开发是镁基复合材料的研

究重点ꎮ
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[４４] Ｗａｎｇ Ｈ Ｙꎬ Ｚｈａｎｇ Ｎꎬ Ｗａｎｇ Ｃꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ ６５

(８): ７２３－７２６.

[４５] Ｌｕｏ Ｄꎬ Ｗａｎｇ Ｈ Ｙꎬ Ｃｈｅｎ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｌｅｔｔｅｒｓ [Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ９４:

５１－５４.

[４６] Ｌｉ Ｙꎬ Ｙａｎｇ Ｃꎬ Ｚｅｎｇ Ｘꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｃｈａｒａｃｔｅｒｉｚａｔｉｏｎ[Ｊ]ꎬ ２０１８

(１４１): ２８６－２９５.

[４７] Ｌｉ Ｙａｎｇｘｉｎ (李 扬 欣)ꎬ Ｚｅｎｇ Ｘｉａｏｑｉｎ (曾 小 勤). Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ

Ａｅｒｏｎａｕｔｉｃａｌ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ(航空材料学报)[Ｊ]ꎬ ２０１８(３８): １－９.

[４８] Ｌｕｏ Ｚ Ｐꎬ Ｚｈａｎｇ Ｓ Ｑꎬ Ｔａｎｇ Ｙ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍ￣

ｐｏｕｎｄｓ[Ｊ]ꎬ １９９４ꎬ ２０９(１): ２７５－２７８.

[４９] Ｌｕｏ Ｚ Ｐꎬ Ｚｈａｎｇ Ｓ Ｑ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ Ｌｅｔｔｅｒｓ[Ｊ]ꎬ ２０００ꎬ

１９(９): ８１３－８１５.

[５０] Ｋａｗａｍｕｒａ Ｙꎬ Ｈａｙａｓｈｉ Ｋꎬ Ｉｎｏｕｅ Ａꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ [Ｊ]ꎬ

２００１ꎬ ４２(７): １１７２－１１７６.

[５１] Ｚｈｕ Ｙ Ｍꎬ Ｍｏｒｔｏｎ Ａ Ｊꎬ Ｎｉｅ Ｊ Ｆꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ ６０

(１９): ６５６２－６５７２.

[５２] Ｚｈｕ Ｙ Ｍꎬ Ｍｏｒｔｏｎ Ａ Ｊꎬ Ｎｉｅ Ｊ Ｆꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１０ꎬ ５８

(８): ２９３６－２９４７

[５３] Ａｂｅ Ｅꎬ Ｋａｗａｍｕｒａ Ｙꎬ Ｈａｙａｓｈｉ Ｋꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２００２ꎬ

２０: ３８４５.

[５４] Ａｍｉｙａ Ｋꎬ Ｏｈｓｕｎａ Ｔꎬ Ｉｎｏｕｅ Ａ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ [Ｊ]ꎬ ２００３ꎬ ４４

(１０): ２４５１－２１５６.

[５５] Ｍａｔｓｕｄａ Ｍꎬ Ｉｉ Ｓꎬ Ｋａｗａｍｕｒａ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒ￣

ｉｎｇ: Ａ[Ｊ]ꎬ ２００５ꎬ ３９３(１－２): ２６９－２７４.

[５６] Ｈａｇｉｈａｒａ Ｋꎬ Ｏｋａｍｏｔｏ Ｔꎬ Ｉｚｕｎｏ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ

１０９: ９０－１０２.

[５７] Ｍｉ Ｓ Ｂꎬ Ｊｉｎ Ｑ Ｑ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ６８(８): ６３５－６３８.

[５８] Ｌｉｕ Ｃꎬ Ｚｈｕ Ｙ Ｍꎬ Ｌｕｏ Ｑꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ＆ Ｔｅｃｈ￣

ｎｏｌｏｇｙ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ ３４(１２): ２２３５－２２３９.

[５９] Ａｂｅ Ｅꎬ Ｏｎｏ Ａꎬ Ｉｔｏｉ Ｔꎬ ｅｔ ａｌ. Ｐｈｉｌｏｓｏｐｈｉｃａｌ Ｍａｇａｚｉｎｅ Ｌｅｔｔｅｒｓ[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ

９１(１０): ６９０－６９６.

[６０] Ｉｔｏｉ Ｔꎬ Ｓｅｉｍｉｙａ Ｔꎬ Ｋａｗａｍｕｒａ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２００４ꎬ

５１(２): １０７－１１１.

[６１] Ｙｏｓｈｉｍｏｔｏ Ｓꎬ Ｙａｍａｓａｋｉ Ｍꎬ Ｋａｗａｍｕｒａ Ｙ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ[Ｊ]ꎬ

２００６ꎬ ４７(４): ９５９－９６５.

[６２] Ｈｏｎｍａ Ｔꎬ Ｏｈｋｕｂｏ Ｔꎬ Ｋａｍａｄｏ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２００７ꎬ ５５

(１２): ４１３７－４１５０.

[６３] Ｙａｍａｓａｋｉ Ｍꎬ Ｓａｓａｋｉ Ｍꎬ Ｎｉｓｈｉｊｉｍａ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [ Ｊ]ꎬ

２００７ꎬ ５５(２０): ６７９８－６８０５.

[６４] Ｗｕ Ｙ Ｊꎬ Ｚｅｎｇ Ｘ Ｑꎬ Ｌｉｎ Ｄ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍｐｏｕｎｄｓ

[Ｊ]ꎬ ２００９ꎬ ４７７ (１－２): １９３－１９７.

[６５] Ｅｇｕｓａ Ｄꎬ Ａｂｅ Ｅ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ ６０(１): １６６－１７８.

[６６] Ｎｉｅ Ｊ Ｆꎬ Ｚｈｕ Ｙ Ｍꎬ Ｍｏｒｔｏｎ Ａ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌ ａｎｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ

Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ Ａ[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ４５(８): ３３３８－３３４８.

[６７] Ｊｉｎ Ｑ Ｑꎬ Ｆａｎｇ Ｃ Ｆꎬ Ｍｉ Ｓ Ｂꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍｐｏｕｎｄｓ

[Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ５６８: ２１－２５.

[６８] Ｋａｗａｍｕｒａ Ｙꎬ Ｋａｓａｈａｒａ Ｔꎬ Ｉｚｕｍｉ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [ Ｊ]ꎬ

２００６ꎬ ５５(５): ４５３－４５６.

[６９] Ｗｕ Ｙｕｊｕａｎ(吴玉娟). Ｔｈｅｓｉｓ ｆｏｒ Ｄｏｃｔｏｒａｔｅ(博士论文)[Ｄ]. Ｓｈａｎｇｈａｉ:

Ｓｈａｎｇｈａｉ Ｊｉａｏ Ｔｏｎｇ Ｕｎｉｖｅｒｓｉｔｙꎬ ２０１１.

[７０] Ｓａａｌ Ｊ Ｅꎬ Ｗｏｌｖｅｒｔｏｎ Ｃ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎻ ６８: ３２５－３３８.

[７１] Ｌｉ Ｙ Ｘꎬ Ｑｉｕ Ｄꎬ Ｒｏｎｇ Ｙ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ｐｈｉｌｏｓｏｐｈｉｃａｌ Ｍａｇａｚｉｎｅ[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ

９４ (１２): １３１１－１３２６.

[７２] Ｋａｗａｍｕｒａ Ｙꎬ Ｙａｍａｓａｋｉ Ｍ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ [ Ｊ]ꎬ ２００７ꎬ ４８

(１１): ２９８６－２９９２.

[７３] Ｚｈｕ Ｙ Ｍꎬ Ｍｏｒｔｏｎ Ａ Ｊꎬ Ｗｅｙｌａｎｄ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１０ꎬ

５８(２): ４６４－４７５.

[７４] Ｋｉｍ Ｊ Ｋꎬ Ｋｏ Ｗ Ｓꎬ Ｓａｎｄｌöｂｅｓ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ

１１２: １７１－１８３.

[７５] Ｋｉｓｈｉｄａ Ｋꎬ Ｉｎｏｕｅ Ａꎬ Ｙｏｋｏｂａｙａｓｈｉ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ

２０１４ꎬ ８９: ２５－２８.

３０２
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[７６] Ｃｈｅｎ Ｒꎬ Ｓａｎｄｌöｂｅｓ Ｓꎬ Ｚｅｈｎｄｅｒ Ｃꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ＆ Ｄｅｓｉｇｎ[Ｊ]ꎬ

２０１８ꎬ １５４: ２０３－２１６.

[７７] Ｃｈｅｎ Ｒꎬ Ｓａｎｄｌöｂｅｓ Ｓꎬ Ｚｅｎｇ Ｘꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒ￣

ｉｎｇ: Ａ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ ６８２: ３５４－３５８.

[７８] Ｑｉｕ Ｄꎬ Ｚｈａｎｇ Ｍ Ｘ. Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌ ａｎｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ Ａ[Ｊ]ꎬ

２０１２ꎬ ４３(９): ３３１４－３３２４.

[７９] Ｌｉ Ｙ Ｘꎬ Ｚｈｕ Ｇ Ｚꎬ Ｑｉｕ Ｄꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍｐｏｕｎｄｓ[Ｊ]ꎬ

２０１６ꎬ ６６０: ２５２－２５７.

[８０] Ｙａｏ Ｙꎬ Ｃｈｅｎ Ｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ＆ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ

３０(７): ６６１－６６５.

[８１] Ｓｈｅｎ Ｍ Ｊꎬ Ｗａｎｇ Ｘ Ｊꎬ Ｙｉｎｇ Ｔꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍｐｏｕｎｄｓ

[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ ６８６: ８３１－８４０.

[８２] Ｐａｒａｍｓｏｔｈｙ Ｍꎬ Ｃｈａｎ Ｊꎬ Ｋｗｏｋ Ｒꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ Ｐａｒｔ Ａ Ａｐｐｌｉｅｄ Ｓｃｉ￣

ｅｎｃｅ ＆ Ｍａｎｕｆａｃｔｕｒｉｎｇ[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ ４２(１２): ２０９３－２１００.

[８３] Ｃａｏ Ｇꎬ Ｃｈｏｉ Ｈꎬ Ｏｐｏｒｔｕｓ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ＆ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ Ａ

[Ｊ]ꎬ ２００８ꎬ ４９４(１－２): １２７－１３１.

[８４] Ｓｈａｍｅｋｈ Ｍꎬ Ｐｕｇｈ Ｍꎬ Ｍｅｄｒａｊ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｃｈｅｍｉｓｔｒｙ ＆ Ｐｈｙｓｉｃｓ

[Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ １３５(１): １９３－２０５.

[８５] Ｔｒｏｊａｎｏｖ􀅡 Ｚꎬ Ｌｕｋ􀅡ｃ̌ Ｐꎬ Ｒｉｅｈｅｍａｎｎ Ｗꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ＆ Ｅｎ￣

ｇｉｎｅｅｒｉｎｇ Ａ[Ｊ]ꎬ ２００２ꎬ ３２４ (１１２): １２２－１２６.

[８６] Ｓａｎｋａｒａｎａｒａｙａｎａｎ Ｓꎬ Ｊａｙａｌａｋｓｈｍｉ Ｓꎬ Ｇｕｐｔａ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｇ￣

ｎｅｓｉｕｍ ＆ Ａｌｌｏｙｓ[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ２(１): １３－１９.

[８７] Ｈａｓｓａｎ Ｓ Ｆꎬ Ｇｕｐｔａ Ｍ. Ｍｅｔａｌ Ｓｃｉｅｎｃｅ Ｊｏｕｒｎａｌ [ Ｊ]. ２００３ꎻ １９(２):

２５３－２５９.

[８８] Ｓｈｅｎｇ Ｓｈａｏｄｉｎｇ(盛绍顶)ꎬ Ｙａｎ Ｈｏｎｇｇｅ(严红革)ꎬ Ｃｈｅｎ Ｚｈｅｎｈｕａ(陈

振华). Ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｆｏｒ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ(机械工程材料) [Ｊ]ꎬ

２０１０ꎬ ３４(１０): ４０－４２.

[８９] Ｓｕ Ｌｉｚｈｅｎｇ(苏力争)ꎬ Ｙａｎｇ Ｆａｎｇ(杨　 方)ꎬ Ｑｉ Ｌｅｈｕａ(齐乐华)ꎬ ｅｔ

ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ (材料工程) [ Ｊ]ꎬ ２００６ (２):

６１－６５.

(编辑　 吴　 锐)
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