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摘　要：采用光学显微镜（ＯＭ）、扫描电镜（ＳＥＭ）、差示扫描量热分析（ＤＳＣ）、Ｘ射线衍射

（ＸＲＤ）和室温拉伸研究了稀土Ｎｄ含量对 Ｍｇ５．０Ｙ狓Ｎｄ０．６Ｚｒ（狓＝０，１．０，１．８，２．６，３．４，４．２，质量

分数／％）合金铸锭微观组织和力学性能的影响。结果表明：随着Ｎｄ含量增加，合金的平均晶粒尺

寸从３３．５μｍ减小到１９．２μｍ，基体内固溶的Ｙ和弥散分布的 Ｍｇ２４Ｙ５ 颗粒减少，晶界上不连续网

状分布的β相增多；合金的抗拉强度先增大后减小，而屈服强度先增大后趋于不变，其最大值分别

为２１４．５ＭＰａ和１０２．８ＭＰａ，延伸率和断面收缩率基本呈直线下降，分别从１６．４％和２３．８％降低

到４．９％和２．７％；凝固过程中Ｎｄ、Ｙ原子在固液界面前沿富集造成成分过冷度增大以及它们对晶

粒生长的抑制作用增强是Ｎｄ细化合金晶粒的主要机理。
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　　镁合金具有密度小、比强度和比刚度高、成形性

能好、有屏蔽效应等优点，在航天航空、国防军工、交

通运输、电子器件壳体等领域获得广泛应用［１］。随

着人们对镁特性认识的深化和研究的深入，其应用

领域还在不断扩大。近年来，利用镁及镁合金优良

的生物相容性和独特的可吸收降解性，将其发展为

新一代生物医用材料引起了人们极大的兴趣，已成

为高性能镁合金开发的一个极具潜力的新方向。目

前，在医用镁合金的研究中使用的材料主要有

ＡＺ３１、ＡＺ９１、ＷＥ４３等
［２４］，其中，ＷＥ系镁合金由于

具有较高的强度且合金化元素对人体没有毒性，具

有发展生物材料的光明前景［３５］。

ＷＥ系镁合金具有优良的抗高温蠕变性能，作

为典型的高强耐热工程材料获得了很大的成功［６７］，

但是将其用作生物医用材料的研究才刚刚兴起，相

较于广泛使用的医用不锈钢，ＷＥ系镁合金存在的

不足主要是脆性大，塑性加工能力差。目前国内外

的研究主要针对 ＷＥ５４和 ＷＥ４３两种合金进行时

效或变形处理来提高其性能［６，８９］，对该系铸态合金

稀土元素本身的优化作用报道很少。笔者针对 Ｍｇ

５．０Ｙ狓Ｎｄ０．６Ｚｒ（狓＝０，１．０，１．８，２．６，３．４，４．２，质

量分数／％）系镁合金铸锭，研究稀土元素 Ｎｄ的含

量对合金组织和性能的影响，为深入了解稀土元素

Ｎｄ在合金中的作用以及合金元素优化设计奠定基

础，为新型生物医用镁合金的开发应用进行有益的

探索。

１　实验材料及方法

实验用镁合金在氩气保护和ＲＪ５熔剂覆盖下，

采用Ｓ５８０２０型中频感应炉在石墨坩埚里熔炼制

备，其化学成分如表１所示。合金元素用中间合金

Ｍｇ３１．４７％Ｙ、Ｍｇ３１．８０％Ｎｄ和 Ｍｇ３１．２７％Ｚｒ的形

式加入纯镁中，加入过程不断进行电磁搅拌使其均匀

化。合金完全熔化后调整温度至１０２３～１０３３Ｋ，撒

入精炼剂（ＲＪ５＋８％Ｎａ２Ｂ４Ｏ７）精炼５ｍｉｎ，升温至

１０７３Ｋ静置１０ｍｉｎ，在９９３Ｋ左右浇注到犱３０ｍｍ×

２００ｍｍ的薄壁铜模中急速水冷成锭。

采 用 ＸＪＰ６Ａ 型 光 学 显 微 镜、带 能 谱 的

ＴＥＳＣＡＮＶＥＧＡ Ⅱ型扫描电子显微镜、ＲｉｇａｋｕＤ／

Ｍａｘ２５００ＰＣ型Ｘ射线衍射仪等，对合金的显微组

织、微区成分、物相组成进行观察和分析，并使用

Ｉｍａｇｅ软件测量合金的平均晶粒尺寸。采用ＴＧＡ／

ＤＳＣ１／１１００ＳＦ型同步热分析仪（ＤＳＣ）进行合金升

温凝固过程差热分析，测量时合金在氩气保护下从

５０℃升温至７００℃，然后再降至１００℃，升温和降温

速率均为１０℃／ｍｉｎ。采用ＣＭＴ５１０５型微机控制

电子万能试验机测试合金室温力学性能，拉伸试样

按ＧＢ／Ｔ２２８—２００２标准制备，拉伸速率为２ｍｍ／

ｍｉｎ，断口形貌采用ＳＥＭ 观察，将断裂试样沿纵向

剖开并镶嵌制成金相试样，观察断口附近组织。

表１　实验合金的化学成分（质量分数） ％

合金 Ｙ Ｎｄ Ｚｒ Ｍｇ

Ｎｏ．１ ５．０ ０ ０．６ 余量

Ｎｏ．２ ５．０ １．０ ０．６ 余量

Ｎｏ．３ ５．０ １．８ ０．６ 余量

Ｎｏ．４ ５．０ ２．６ ０．６ 余量

Ｎｏ．５ ５．０ ３．４ ０．６ 余量

Ｎｏ．６ ５．０ ４．２ ０．６ 余量

２　实验结果与分析

２．１　合金铸态显微组织

实验合金的铸态显微组织如图１所示。由图

１（ａ）可见，未添加 Ｎｄ的 Ｎｏ．１合金晶粒粗大，其平

均尺寸为３３．５μｍ，基体内弥散分布着大量黑色小

颗粒，晶界细薄平直。加入１．０％的稀土 Ｎｄ，合金

平均晶粒尺寸减小到２４．９μｍ，基体内颗粒减少，晶

界开始变得弯曲，如图１（ｂ）所示。增大Ｎｄ含量，合

金组织不断细化，当 Ｎｄ含量为２．６％时，合金平均

晶粒尺寸为１９．３μｍ，晶界上开始明显富集第二相，

部分晶界变得粗厚，如图１（ｃ）、（ｄ）所示。继续增大

Ｎｄ含量，合金的晶粒尺寸变化不大，而晶界上黑色

的稀土化合物逐渐增多，当 Ｎｄ含量达到４．２％时，

大量聚集的稀土化合物在晶界上呈不连续网状分

布，部分偏聚成较大的骨骼状结构，如图１（ｅ）、（ｆ）所

示。将铸态合金的平均晶粒尺寸列于表２中，可见

适量的稀土Ｎｄ能够有效细化合金的铸态组织。

表２　铸态合金平均晶粒尺寸

合金 Ｎｏ．１Ｎｏ．２Ｎｏ．３Ｎｏ．４Ｎｏ．５Ｎｏ．６

晶粒平均尺寸／μｍ ３３．５２４．９２２．６１９．３１９．４１９．２

图２为 Ｎｏ．１、Ｎｏ．２、Ｎｏ．４和 Ｎｏ．６合金的

ＸＲＤ图谱（由于Ｎｏ．３、Ｎｏ．５合金与图中合金衍射

峰位置完全一致，只是强度不同，在此不重复给

出）。由ＸＲＤ分析可知，Ｎｏ．１合金组织主要由α

Ｍｇ和少量的 Ｍｇ２４Ｙ５ 两相组成（图２（ａ）），加入 Ｎｄ

后合金中出现了β相（图２（ｂ）（ｄ））。文献［１０１１］

报道了这种三元平衡相β的化学式是Ｍｇ１４ＹＮｄ２，
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具有与 Ｍｇ５Ｇｄ相类似的晶体结构和衍射特征。比

较图２中各合金衍射峰强度可以看出，随着 Ｎｄ含

量的增加，不仅合金中含 Ｎｄ的β相数量增多，

Ｍｇ２４Ｙ５相也同时增多，这说明增加 Ｎｄ的含量可以

降低Ｙ在 Ｍｇ中的固溶度，使更多的 Ｙ以化合物

的形式析出。

图１　实验合金铸态显微组织

（犪）犖狅．１合金；（犫）犖狅．２合金；（犮）犖狅．３合金；（犱）犖狅．４合金；（犲）犖狅．５合金；（犳）犖狅．６合金

图２　实验合金的犡犚犇图谱

（犪）犖狅．１合金；（犫）犖狅．２合金；（犮）犖狅．３合金；（犱）犖狅．４合金

　　图３为Ｎｏ．２和Ｎｏ．６合金扫描电镜照片及微

区能谱分析。由图３（ａ）、（ｂ）可见，Ｎｏ．２合金基体

中含有固溶的Ｙ（图３犃处）和大量弥散分布的含Ｙ

小颗粒（图３犅 处），结合图２可知这些小颗粒是

Ｍｇ２４Ｙ５ 相；晶界附近有少量的条状化合物（图３犆

处），其中 Ｙ和 Ｎｄ原子比为１∶０．８５，可能是β与

Ｍｇ２４Ｙ５ 混合物，其物质的量之比约为４∶１。由图３

（ｃ）、（ｄ）可见，Ｎｏ．６合金基体中未发现固溶的Ｙ或

Ｎｄ（图３犪）处，弥散分布的颗粒状 Ｍｇ２４Ｙ５ 也大为减

少（图３犫处），大量Ｙ和Ｎｄ聚集在晶界上形成化合

物（图３犮处），其原子比接近１∶２，可以认为这些骨骼

状化合物主要由大量β相聚集而成。由此可见，增

加Ｎｄ含量，合金基体内固溶的 Ｙ 和弥散分布的

Ｍｇ２４Ｙ５ 颗粒减少，晶界上聚集的β相增多。此外，

Ｎｏ．２和Ｎｏ．６合金基体内都发现有弥散分布的亮

白色圆形颗粒Ｚｒ（图３犇、犱处），根据文献［１２］报道，

合金中的Ｚｒ并不参与反应，凝固时它首先从熔体中

析出作为αＭｇ的结晶核心，起到细化晶粒的作用。

２．２　合金凝固过程ＤＳＣ曲线

图４为Ｎｏ．４合金升温熔化再降温凝固过程的

ＤＳＣ曲线。由图可见，Ｎｏ．４合金在升温和降温过程

中出现了两组吸热和放热峰，分别对应固溶体的熔

化／凝固峰和第二相溶解／析出峰，采用国际热分析协

会（ＩＣＴＡ）推荐的外推始点法确定各相变点的开始温

度并标记于图中。由于非平衡的加热／凝固过程存在

相变热滞后，合金的升温和降温曲线对应的峰位存

在一定程度的偏移，通常将其对应的相变点温度平

均以消除热滞后的影响。结合ＤＳＣ曲线和图５所

示的 ＭｇＹＮｄ系三元合金液相面投影图
［１１］，可以

推知Ｎｏ．４合金的凝固过程：熔体温度降至６４６℃

左右开始发生Ｌ→αＭｇ＋Ｌ１ 反应析出α初生相，在

６３６℃时达到峰值，说明此时反应最剧烈；继续降温

至５４８℃左右时开始析出第二相，首先发生共晶反

应Ｌ１→αＭｇ＋Ｍｇ２４Ｙ５＋Ｌ２，随后进行包共晶反应

２５ 重 庆 大 学 学 报　　　　　　　　　　　　　　　　　　　第３４卷



 http://qks.cqu.edu.cn

Ｌ２＋Ｍｇ２４Ｙ５→αＭｇ＋β，直至液相消失，这个过程峰

值温度出现在５４４℃左右，低于文献［１１］理论计算

的包共晶反应温度５６３℃。合金完全结晶后最终组

织为αＭｇ＋β＋Ｍｇ２４Ｙ５，与ＸＲＤ分析的结果一致。

图３　犖狅．２和犖狅．６合金扫描电镜照片及其微区能谱分析

（犪）犖狅．２合金犛犈犕照片；（犫）犖狅．２合金犈犇犛分析；（犮）犖狅．６合金犛犈犕照片；（犱）犖狅．６合金犈犇犛分析

图４　犖狅．４合金的犇犛犆曲线 图５　犕犵犢犖犱系三元合金液相面投影图
［１１］

　　其他合金的特征温度同样可以由ＤＳＣ曲线上

获得，用犜ＨＯ、犜ＨＰ和犜ＣＯ、犜ＣＰ分别表示升温过程相

变开始、峰值温度和降温过程相变开始、峰值温度，

结果列于表３。需要说明的是，Ｎｏ．１、Ｎｏ．２、Ｎｏ．３

合金中 Ｎｄ的含量少，ＤＳＣ升降温曲线都没有检测

出第二相转变峰，而Ｎｏ．５、Ｎｏ．６合金固溶体熔化的

开始温度与第二相溶解的结束温度之间曲线很平

滑，没有明显的相变点，在此没有给出固溶体熔化开
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始温度。由表３可以看出，随着Ｎｄ含量的增加，合

金的ＤＳＣ曲线峰位逐渐向低温方向偏移，其相应的

相变点温度逐渐降低。

表３　实验合金犇犛犆曲线分析结果

合金
合金熔化／凝固温度／℃

犜ＨＯ 犜ＨＰ 犜ＣＯ 犜ＣＰ

第二相溶解／析出温度／℃

犜ＨＯ 犜ＨＰ 犜ＣＯ 犜ＣＰ

Ｎｏ．１ ６２２．７ ６５３．７ ６４０．９ ６２５．７ — — — —

Ｎｏ．２ ６１１．６ ６５４．７ ６４２．３ ６２６．６ — — — —

Ｎｏ．３ ６０６．１ ６５１．３ ６４０．６ ６２４．２ — — — —

Ｎｏ．４ ６０４．３ ６４７．６ ６３９．５ ６２３．８ ５４６．７ ５５１．３ ５３９．３ ５３６．１

Ｎｏ．５ — ６４６．５ ６３８．９ ６２３．１ ５４５．３ ５４９．９ ５３７．９ ５３４．２

Ｎｏ．６ — ６４５．３ ６３８．３ ６２２．７ ５４５．１ ５４８．８ ５３６．１ ５３３．８

２．３　合金拉伸力学性能及断口分析

图６为 Ｍｇ５．０Ｙ狓Ｎｄ０．６Ｚｒ合金的铸态拉伸

力学性能。从图６（ａ）中可以看出，随着 Ｎｄ含量的

增加，合金的抗拉强度先增大后减小，当Ｎｄ含量为

１．８％时达到最大２１４．５ＭＰａ，增幅为１２％，而合金

的屈服强度先增大至１０２．８ＭＰａ（狑（Ｎｄ）＝２．６％）

后趋于不变，增幅为 ２１％。根据 ＨａｌｌＰｅｔｃｈ 关

系［１３］，室温下镁合金的滑移系少，晶粒大小对其强

度影响很大，结合表２可以看出，稀土Ｎｄ细化了合

金的晶粒，是其强度提高的主要原因。但是，Ｎｄ含

量增加也使得晶界上不连续分布的网状β相增多，

拉伸时易产生应力集中导致合金强度下降，因此合

金的抗拉强度先增大后降低。从图６（ｂ）中可以看

出，随着Ｎｄ含量的增加，合金的塑性基本呈直线下

降的趋势，其断面收缩率ψ从 Ｎｄ含量为０时的

２３．８％降低到Ｎｄ含量为４．２％时的２．７％，降低了

８８．７％，而延伸率δ同样从１６．４％降低到４．９％，降

幅为７０．１％。

图６　试验合金的室温拉伸力学性能

（犪）抗拉强度与屈服强度；（犫）延伸平与断面收缩率

　　图７为Ｎｏ．１、Ｎｏ．６合金拉伸断口形貌及断口

处金相组织。图７（ａ）显示的Ｎｏ．１合金断裂形貌呈

现准解理＋少量韧窝的混合断裂特征，可以看到很

多细小的解理面和大量连接它们的撕裂棱，晶粒有

明显的撕裂变形的痕迹。图７（ｂ）断裂处的显微组

织照片显示裂纹穿过晶粒，是一种穿晶断口，断裂处

附近出现很多孪晶，局部晶粒被拉长，表明Ｎｏ．１合

金基本呈塑性断裂。由图７（ｃ）可以看出，Ｎｏ．６合

金断裂是一种脆性断裂的方式，撕裂处晶粒变形很

小，并出现了很多二次裂纹，图７（ｄ）断裂处的金相

也表明晶界上不连续分布的网状化合物割裂了合金

基体，受力时产生应力集中而在基体和稀土相的界

面萌生裂纹，导致合金脆断。Ｎｏ．１、Ｎｏ．６合金断裂

特征与图６中相应合金的塑性表现一致。可见，通
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过控制Ｎｄ的加入量来控制合金中的稀土相是提高 Ｍｇ５．０Ｙ狓Ｎｄ０．６Ｚｒ合金塑性的一个关键因素。

图７　试验合金拉伸断口形貌及微观组织

（犪）、（犫）犖狅．１合金；（犮）、（犱）犖狅．６合金

３　讨　论

目前稀土元素对镁合金晶粒的细化机理还不是

很清楚。文献［１４］认为部分析出的稀土相可以作为

镁合金凝固的异质形核剂，促进形核而细化晶粒。

本研究中，由ＤＳＣ分析可以看出合金凝固过程中首

先析出大量αＭｇ，第二相β和 Ｍｇ２４Ｙ５ 不是领先相，

且β（ｆｃｃ，犪＝２．２２３ｎｍ）和Ｍｇ２４Ｙ５（ｂｃｃ，犪＝１．１２ｎｍ）并

不满足作为基体 Ｍｇ（ｈｃｐ，犪＝０．３２ｎｍ）异质核心的

“尺寸结构匹配”原则，因此这两种稀土相很难成为

凝固时αＭｇ的异质形核核心，不能起到细化晶粒

的作用。

余琨等［１５］认为固／液界面前沿富集的稀土引起

成分过冷形成新形核带才是镁合金晶粒细化的原

因。根据 ＭｇＮｄ和 ＭｇＹ 合金相图，Ｎｄ和 Ｙ 在

Ｍｇ中的平衡分配系数犽０ 均小于１，凝固过程中溶

质再分配使得 Ｎｄ、Ｙ易于在固／液界面前沿富集。

合金凝固过程产生成分过冷的经典判据［１６］：

犌
犚
＜
犿犆０
犇

１－犽０
犽０

， （１）

式中：犌为液相中温度梯度；犚为凝固速度；犇 为溶

质扩散系数；犿为液相线斜率；犆０ 为合金成分；犽０ 为

平衡分配系数。由于液相线斜率满足：

犿＝
犜Ｌ－犜Ｓ
犆０

犽０
１－犽０

， （２）

　　将式（２）代入式（１），得到：

犌
犚
＜
犜Ｌ－犜Ｓ
犇

， （３）

其中犜Ｌ、犜Ｓ为液、固相线温度。由式（３）可见，合金

固液相线温度间隔越大，成分过冷倾向越大，晶粒细

化越明显［１５，１７］。本研究中，通过对实验合金差热分

析获得的固、液相线温度及其差值如表４所示。由

表４可以看出，随着 Ｎｄ含量的增加，合金液、固相

线温度均下降，但是固相线温度下降更快，其含量从

０增加到４．２％，结晶温度间隔从３６．５℃快速增大

到１０８．５℃。可见，Ｎｄ含量增加造成了结晶界面前

沿过冷度增大导致新形核带增多，从而细化了晶粒。

表４　犇犛犆测量的实验合金固、液相线温度及其差值

合金 犜Ｌ／℃ 犜Ｓ／℃ （犜Ｌ－犜Ｓ）／℃

Ｎｏ．１ ６４９．８ ６１３．３ ３６．５

Ｎｏ．２ ６５１．７ ６０２．７ ４９．０

Ｎｏ．３ ６４８．２ ５８６．４ ６１．８

Ｎｏ．４ ６４５．８ ５３８．２ １０７．６

Ｎｏ．５ ６４４．０ ５３６．１ １０７．９

Ｎｏ．６ ６４３．８ ５３５．３ １０８．５

此外，文献［１８］认为凝固过程中生长界面前沿

富集的稀土主要通过影响晶粒的生长动力学来细化
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晶粒，具体可以通过生长抑制因子 ＧＲＦ（Ｇｒｏｗｔｈ

ＲｅｓｔｒｉｃｔｉｏｎＦａｃｔｏｒ）来描述，ＧＲＦ值越大，越容易阻

碍晶粒生长，细化效果越显著，其表达式为：

ＧＲＦ＝犿犆０（犽０－１）， （４）

将式（２）代入式（４）可得：

ＧＲＦ＝－犽０（犜Ｌ－犜Ｓ）， （５）

由式（５）和表４可见，随着实验合金中Ｎｄ含量的增

加，ＧＲＦ值增大，稀土元素阻碍晶粒生长的作用增

强，合金晶粒能够进一步细化。

结合图（１）和图（３），随着Ｎｄ含量的增加，晶界

上Ｙ和Ｎｄ的量明显增多，表明凝固时稀土溶质在

固／液界面前沿富集的量随着 Ｎｄ含量的增加而增

多。Ｎｄ、Ｙ原子在结晶界面的富集，一方面使前沿

液相的成分过冷度增大，导致结晶分枝过程加剧，二

次枝晶增多，最终使枝晶间距减小，晶粒细化；另一

方面，Ｎｄ、Ｙ原子在镁中的扩散速度很慢，结晶界面

前沿大量的Ｎｄ、Ｙ原子限制了晶粒的生长，而且它

们之间生成的稀土相增多也能进一步阻碍晶粒的长

大［１５］。因此，适量的稀土可以显著地细化晶粒。由

图４可以看出，稀土相的生成反应是一个放热过程，

大量稀土相的生成又会增加镁合金的凝固潜热，减

小初生α相在固液前沿的温度梯度，使得过冷度细

化晶粒的作用减弱。表４中（犜Ｌ－犜Ｓ）值随Ｎｄ含量

的变化规律与表２中合金晶粒尺寸的变化规律具有

很好的一致性，证明采用式（３）和式（５）来解释实验

合金的晶粒细化机理是合适的。因此，可以认为凝

固过程中Ｎｄ、Ｙ原子在固液界面前沿富集造成成分

过冷度增大以及它们对晶粒生长的抑制作用增强是

Ｎｄ含量对合金晶粒细化的主要机理。

４　结　论

１）Ｎｄ含量由０增大到２．６％，Ｍｇ５．０Ｙ狓Ｎｄ

０．６Ｚｒ合金平均晶粒尺寸由 ３３．５μｍ 减小到

１９．３μｍ，继续增大Ｎｄ含量则合金晶粒尺寸变化不

大，其晶粒细化的机理主要是凝固过程中 Ｎｄ、Ｙ原

子在固液界面前沿富集造成成分过冷度增大以及它

们对晶粒生长的抑制作用增强。

２）Ｍｇ５．０Ｙ狓Ｎｄ０．６Ｚｒ合金组织由αＭｇ＋

β＋Ｍｇ２４Ｙ５ 相组成，且随着Ｎｄ含量增加，基体内固

溶的Ｙ和弥散分布的 Ｍｇ２４Ｙ５ 颗粒减少，晶界上不

连续网状分布的β相增多。

３）Ｎｄ含量由０增大到４．２％，Ｍｇ５．０Ｙ狓Ｎｄ

０．６Ｚｒ合金的抗拉强度先增大后减小，而屈服强度

先增大后趋于不变，其最大值分别为２１４．５ＭＰａ和

１０２．８ＭＰａ；延伸率和断面收缩率基本呈直线下降，

分别从１６．４％和２３．８％降低到４．９％和２．７％。
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