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时效态 Mg--10Gd--3Y--0.6Zr合金的拉伸断裂行为
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摘　要　研究了时效显微组织对 Mg--10Gd--3Y--0.6Zr合金断裂行为的影响.结果表明:473K低温时效时, 析出相小而密,由

晶界析出相 (GBP)引发的微裂纹在晶界处产生并沿晶内的择优取向扩展;温度达到 523K时, GBP长大, 应力集中仅在某些大

尺寸 GBP处出现, 并引发 GBP与基体分离, 而产生微孔,微孔的聚集与长大导致了合金的断裂.微裂纹沿着孪晶与基体的界

面扩展, 在断口形成平滑刻面, 而 GBP的存在会加剧这一趋势.时效温度升高后, 孪晶与 GBP数量减少, 滑移变形加剧, 导致

平滑刻面数量减少.
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ABSTRACT　TheeffectofagingmicrostructureonthefracturebehaviorofMg-10Gd-3Y-0.6Zralloywasinvestigated.Theresults

showthatprecipitatesinthealloyafterlowtemperatureagingat473Karefineranddenser.Microcracksnucleateatgrainboundaries

duetograinboundaryprecipitations(GBPs), andthenpropagatetransgranularlyalongthepreferredorientation.Whentheagingtem-

peratureincreasesto523K, thesizeofGBPsenlarges.MicrovoidsnucleatebyinterfacedebondingbetweenGBPsandthematrixwhich

iscausedbystressconcentrationatlargeGBPs;subsequently, theircoalescenceandgrowthresultinfinalfracture.Otherwise, smoot-

hingfacetsonthefracturesurfaceformbymicrocrackspropagatingalongtheinterfacesbetweentwinsandthematrix, andthistendency

isintensifiedduetotheexistenceofGBPs.Whentheagingtemperatureincreases, thesmoothingfacetsreduceasthetwinsandGBPs

decreaseandtheslipdeformationintensifies.
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　　镁及镁合金被称为工程应用中最轻的金属结构

材料, 具有高比强度和高比刚度等优良力学性

能
[ 1--2]
.近十几年来, 随着航空 、航天和汽车工业对

高强 、耐热和抗蠕变镁合金需求的日益提高,稀土变

形镁合金已成为研究的热点和重点
[ 3--5]
.目前对变

形稀土合金的研究主要集中在重稀土镁合金, 如

Mg--Gd--Y--Zr
[ 6--8]
、Mg--Gd--Nd--Zr

[ 9]
等.Mg--Gd--Y--

Zr作为稀土变形镁合金的典型代表, 具有优良的室

温和高温力学性能, 已被应用到飞机蒙皮 、飞船框

架 、发动机汽缸体和变速箱壳体等零部件上.由于

Mg--Gd--Y--Zr中添加了大量的 Gd、Y稀土元素, 其

在时效过程中生成的析出相是影响合金性能的关

键
[ 10]
.He等

[ 8]
与 Wang等

[ 11]
曾对铸态 Mg--Gd--Y--

Zr合金等温时效条件下的析出行为进行过分析, 然

而 Mg--Gd--Y--Zr合金的断裂行为与时效工艺之间

的系统研究到目前为止尚很少见报道.本文欲通过

对时效条件下 Mg--10Gd--3Y--0.6Zr合金的断裂行

为分析,探讨不同时效后合金的晶内 、晶界析出相对
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Mg--10Gd--3Y--0.6Zr合金断裂行为的影响规律和

机理.

1　试验材料与方法

试验材料采用坩埚电炉熔炼, 以 CO2与 SF6混

合气体作为保护介质.稀土元素 Gd、Y和 Zr以Mg--

25Gd、Mg--25Y和 Mg--30Zr中间合金的形式添加.

合金采用立式半连续铸造, 并在铸造过程中施加电

磁搅拌,浇注温度为 993K.经检测, 合金的实际成

分为 Mg--10.8Gd--3.03Y--0.61Zr. 165mm的铸锭

经 773K/8h均匀化退火后, 分别在 703K与 653K

进行挤压, 挤压比分别为 11和 15, 最后挤压成

 12mm的棒材.之后,将挤压合金在 473K、498K和

523K进行人工时效.

采用 450SVD
TM
维氏硬度计进行硬度测量, 载荷

49N, 加载时间 15s.室温拉伸试验在 MTS810型疲

劳试验机上进行, 横梁位移速率为 0.5mm·min
-1
,

试样直径为 6mm, 标距长 35mm.采用 OLYMPUS

LEXTOLS3100激光扫描共聚焦显微镜 、JEOLJSM--

7001F场发射扫描电子显微镜 、TECNAIG
2
20透射

电子显微镜进行显微组织观察与析出相成分测定.

透射电镜样品采用双喷电解方法制备, 电解液为

1%高氯酸 --乙醇溶液.

2　试验结果

2.1　合金的时效行为

参照 Mg--xGd--3Y相图
[ 12]

,根据扎克哈罗夫定

律
[ 13]
:合金呈现最高强度和硬度所需的时效温度

Tag是其固相线温度 Tm·p(以热力学温度计 )的恒定

分数,即 Tag=( 0.5 ～ 0.6) Tm·p, 计算得合金的时效

处理温度为 425 ～ 509K(Tm·p=849K).另外, 当

Mg--Gd--Y--Zr合金时效温度低于 473K时, 因为时

效时间过长, 会出现时效不足的现象
[ 13]
;而温度过

高 (约高于 543K)又因进入固溶区而使合金发生软

化 、晶粒长大
[ 12]

,进而影响性能.基于此,本研究中

合金的时效温度定为 473 K、 498 K和 523 K.

图 1(a)为合金等温时效的硬度曲线.由图可知,

473K时效时,合金在 72h达到硬度峰值 130HV;时

效温度为 498K和 523K时, 合金的时效峰值时间提

前到 12h和 6h,其峰值时效硬度分别为 125HV与

122HV.可见,合金的峰值时硬度随时效温度的升

高而降低.

图 1　合金的时效硬化曲线及显微组织.(a) 硬化曲线;(b) 挤压态;(c) 473K/72h;(d) 498K/12h;(e) 523K/6h

Fig.1　Aginghardeningcurvesandmicrostructuresofthetestedalloys:(a) hardeningcurves;(b) as-extruded;(c) 473K/72h;(d) 498K/12h;

(e) 523K/6h
　

　　图 1(b) ～ (e)所示为合金的横截面形貌.通过

截线法测得, 挤压态合金晶粒的平均直径约为

10μm;时效合金的平均晶粒直径与挤压态相比无明

显变化,而基体内的析出相则无法通过金相显微镜

分辨出来.

2.2　合金的室温拉伸性能

由图 2所示合金的室温拉伸性能可知,时效后

合金的强度与挤压态相比均有不同程度的提高.由

于合金室温拉伸性能的评估要综合考虑强度与塑性

的配比, 473K/72h时效合金的室温拉伸强度最高,
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图 2　合金的室温拉伸性能

Fig.2　Tensilepropertiesofthetestedalloysatroomtemperature
　

抗拉强度 (UTS)和屈服强度 (YTS)可分别达到

434MPa和 364MPa,但延伸率仅为 1.6%, 故本工艺

不能作为最适合该合金的时效工艺.时效温度升高

后,强度与塑性实现良好配比.例如, 523K/6h时效

　　

合金的抗拉 、屈服强度分别为 389MPa和 290MPa,

其延伸率可达到 9.8%.需要说明的是,如果时效温

度低于 473K,会因时效时间过长而出现时效不足,

并且从实用角度出发,低温时效需要相当长的时效

时间,缺乏实用价值.鉴于此, 本研究未考虑 473K

以下温度的时效问题.

2.3　合金的室温拉伸断口及侧面形貌

图 3所示为时效合金室温拉伸断口的表面与侧

面形貌.由图 3(a)可知, 473K/72h时效合金断口

纤维区内可观察到大量的平滑刻面;498K/12h时

效合金断口纤维区内则可观察到大量晶界裂纹, 如

图 3(b)中箭头所示;合金在 523K/6h时效后,其断

口纤维区内出现大量的韧窝, 如图 3 (c)所示.另

外, 498K与 523K时效合金的断口纤维区内也可观

察到少数的平滑刻面.

另外, 由图 3(d) ～ (f)所示的断口侧面可观察

图 3　时效合金室温拉伸断口表面的 SEM形貌与断口附近侧面形貌.(a) , (d) 473K/72h;(b) , (e) 498K/12h;(c), (f) 523K/6h

Fig.3　SEMimagesoffracturesurfacesandcross-sectionmorphologiesnearfracturesurfacesfortheagedalloys:(a) , (d) 473K/72h;(b), (e)

498K/12h;(c) , (f) 523K/6h
　

到时效合金的基体出现了大量的孪晶 (如图中箭头

所示 ), 其数量随着时效温度的升高而逐渐减少.

3　分析与讨论

3.1　晶内析出相对合金断裂行为的影响

通过对 473K/72h、498K/12h和 523K/6h时

效合金进行 TEM分析可知,峰值时效条件下合金的

晶内析出相均为 β′相,其典型电子衍射花样如图 4

所示.经分析可知, β′相具有底心正交结构 (a=

0.64nm, b=2.22nm, c=0.52nm), 并与 α--Mg基体

具有 ( 001 ) β′∥ ( 0001) α及 [ 100] β′∥[ 1010] α取向

关系.该析出相在各峰值时效合金中的TEM形貌

如图 5所示.

图 4　 498K/12h合金晶内析出相的衍射花样. ( a) B∥

[ 0001] α;(b) B∥[ 101
-
0] α

Fig.4　SAEDpatternsofprecipitationsinsidegrainsforthe493K/12

halloy:(a) B∥[ 0001]
α
;(b) B∥[ 101

-
0]
α
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图 5　时效态合金晶内析出相的 TEM形貌.(a) 473K/72h;(b) 498K/12h;(c) 523K/6h平行于[ 0001] α方向;(d) 473K/72h;(e) 498

K/12h;(f) 523K/6h平行于 [ 101
-
0] α方向

Fig.5　TEMimagesofprecipitatedphasesinsidegrainsfortheagedalloys:(a) 473K/72h, (b) 498K/12h, and(c) 523K/6h, B∥[ 0001] α;

(d) 473K/72h, (e) 498K/12h, and(f) 523K/6h, B∥[ 101
-
0] α

　

　　当沿 [ 0001] α观察时 (图 5 (a) ～ (c) ) , β′相呈

竹叶状;而当沿 [ 101
-

0] α观察时 (图 5(d) ～ (f) ), β′

相则呈针状.由于 β′位于垂直于基面的棱柱面上,

并成相互交叉三角形排列, 这可有效阻碍基面上的

位错滑移,使合金强化
[ 14--17]

.虽然不同时效温度下

β′相的形态不同, 但其均可强化合金的基体,这就使

合金的晶界变成了相对弱化的区域, 从而有利于微

裂纹在晶界处产生.由于 473K/72h时效合金中的

β′相较为细小, 很容易被切过, 因此微裂纹一旦形

成,便会迅速沿着晶粒内部的择优取向扩展,造成合

金的穿晶断裂.

3.2　晶界析出相 (GBP)对合金断裂行为的影响

图 6所示为不同时效条件下晶界析出相 (grain

boundaryprecipitation, GBP)的 TEM形貌.从图中

可以看出, GBP在晶界上呈不连续分布, 经鉴定该

析出相为 β相
[ 9]
.β相的大量存在使变形过程中产

生的位错很难越过晶界, 于是在晶界处大量塞积而

使该处产生应力集中.473K/72h时效合金的 GBP

尺寸较小, GBP之间的距离也较小 (图 6( a) ).此

时, 晶界处易引起应力集中, 当应力集中超过一定程

度后使 GBP与基体分离, 从而在界面处形成微孔;

微孔的进一步聚合与长大便在晶界处形成了显微

裂纹.

对于 498K/12h时效合金, 随着时效温度的提

高, 其 GBP尺寸增大 (图 6(b) ).但是,由于 GBP之

间的距离仍较小, 晶界处的应力集中仍然无法得到

缓解, 微裂纹主要在晶界处产生, 如图 7(a)所示.

此时,晶内析出相 β′的长大使微裂纹向晶内扩展变

得困难,同时由于 GBP的长大和晶界的宽化破坏了

晶界的结合强度
[ 9]

, 于是裂纹易沿着晶界进行扩展

(图 7(b) ).

当合金在 523K时效 6h后, 晶界变得更宽 、

图 6　时效合金中 GBP的 TEM形貌.(a) 473K/72h;(b) 498K/12h;(c) 523K/6h

Fig.6　TEMimagesofgrainboundaryprecipitationsintheagedalloys:(a) 473K/72h;(b) 498K/12h;(c) 523K/6h
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图 7　 498K/12h合金断口表面 GBP的BEI形貌 (a)及裂纹扩展

模型 (b)

Fig.7　BEImorphologyofgrainboundaryprecipitationsinthefrac-

turesurface(a) andschematicmodeofcrackpropagation(b) forthe

498K/12halloy
　

GBP长得更大, GBP之间的间距也增大, 如图 6 (c)

所示.SEM分析表明,在沿晶断裂面的晶界处存在

着明显的微孔,如图 8(a)中 A箭头所示;其裂纹扩

展模型如图 8(b)所示.随着 GBP间距的变大,晶界

处的应力集中得到了有效缓解, 但在某些大尺寸

GBP处仍存在应力集中现象.应力集中使 GBP与

基体分离,首先在界面处出现微孔,微孔的聚合和长

大导致了合金的断裂.此时, 晶内析出相对合金断

裂行为的影响被削弱,而 GBP的尺寸和间距则成为

影响断裂的主要因素.另外, 在基体内的大尺寸第

二相处可以发现明显的韧窝,如图 8(a)中 B箭头所

示,其形成原因与大尺寸第二相处微孔的形成 、聚合

有关
[ 18]
.

图 8　 523K/6h合金断口表面的 SEM形貌 ( a)及裂纹扩展模型

(b)

Fig.8　SEMimageofthefracturesurface(a) andschematicmodeof

crackpropagation(b) forthe523K/6halloy
　

3.3　孪晶对合金断裂行为的影响

孪生作为密排六方系合金典型的变形方式,其

产生的孪晶也影响着合金的断裂行为
[ 19]
.从

图 9(a)所示的 473K/72h时效合金断口侧面的形

貌中可观察到二次裂纹沿着孪晶与基体的界面扩

展.如图 9(b)裂纹扩展模型中 A箭头所示,微裂纹

扩展途中与孪晶相遇,极易沿着孪晶面扩展.另外,

当孪晶与晶界上的 GBP相交时, 微裂纹易在相交的

界面处产生,由于孪晶是低能面,故微裂纹沿孪晶与

基体界面的优先扩展 (图 9 (b)中 B箭头 ) ,在断口

上表现为穿晶断裂,继而形成平滑刻面.

图 9　473K/72h合金的断口侧面形貌 (a)及裂纹沿孪晶扩展模

型 (b)

Fig.9　Cross-sectionmorphologynearthefracturesurface(a) forthe

473K/12halloyandschematicmode(b) ofcrackpropagatealong

thedeformationtwin
　

综上所述,时效条件不同,晶内 、晶界析出相的

形态各异.473K/72h时效合金的 β′相尺寸细小且

数量多,对基面上的位错滑移构成强烈阻碍, 此时,

需要较大程度的孪生来协调变形, 这造成合金中孪

晶数量较多;另外, 473K/72h时效合金中 GBP数量

较多且 GBP之间的间距较小, 故微裂纹在 GBP与

孪晶界面产生,并沿孪晶与基体界面扩展的概率增

加.升高时效温度, β′相尺寸 、间距增加及数量减

少, 使 β′相对位错滑移的阻碍能力下降,此时,合金

的变形以滑移为主,孪生参与变形的程度减弱,孪晶

的数量也随之减少;再加之时效温度升高后, GBP

的数量减少, 故微裂纹在 GBP与孪晶界面产生, 并

沿孪晶与基体界面扩展的概率也相应减少.这可认

为是本研究中所有断口表面均有平滑刻面出现, 但

数量却随时效温度升高而减少的原因.

4　结论

( 1) 473K时效合金以穿晶断裂为主;时效温度

升高到 498K时,合金以沿晶断裂为主;当时效温度

达到 523K时合金则以微孔聚集型断裂为主.

( 2) 473K低温时效时, 合金的析出相小而密,

由晶界析出相引发的微裂纹很容易在晶界处产生,

并沿着晶粒内的择优取向扩展;当时效温度达到

523K时,晶界析出相的尺寸 、间距增大, 局部的应

力集中仅在某些大尺寸晶界析出相处出现, 并引发

析出相与基体分离而产生微孔, 微孔的聚集与长大

导致了合金的断裂.

( 3) 变形过程中形成的微裂纹沿着孪晶与基体

界面扩张的结果是在断口表面形成平滑刻面, 而晶

界析出相的存在会加剧这一趋势;时效温度升高后,

孪晶与晶界析出相数量减少,滑移变形加剧,导致平

滑刻面的数量减少.
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