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摘  要：钼材料具有导热导电性能好、高强度、高熔点等优点，广泛应用于诸多领域，例如，在核能和航空航天

工业中用于制造聚变反应器转向器部件和导弹燃烧室等，在机械工业中用做刀具等零件。但是，当钼材料在高温

条件下时，其抗蠕变性能、高温强度以及抗氧化性能都会显著下降，很大程度上影响了材料在诸多领域中的应用。

本文主要综述了用不同的方法来提高钼基材料的强韧性，包括合金化、第二相弥散和大塑性变形，介绍了这些方

法的机理和对钼材料的改善效果，并对未来钼基材料强韧化研究方向做出了展望。 
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    钼材料因具有较高熔点、强度、导热导电性、低

热膨胀系数等优点[1−3]，在冶金、机械、航空航天、核

工业等许多领域有广泛的应用[4]。例如，在核能和航

空航天工业中用于制造聚变反应器转向器部件和导弹

燃烧室等；在机械工业中用做刀具等零件。但是，钼

具有体心立方金属所固有的低温脆性和韧脆转变温度

(Ductile-brittle transition temperature, DBTT)高的特  

点[5−6]，表现为在低温条件下钼晶粒间结合强度低，裂

纹沿晶界产生并扩展，从而产生脆性断裂。而且高温

抗氧化性能和焊接性能差，限制了钼作为结构材料的

广泛应用，并面临被取代的危险。在聚变研究早期，

钼与钨作为高原子序数金属用作面对等离子体第一壁

材料(Plasma facing materials，PFMs)，其中钨材料最

大的特点是熔点高、抗溅射能力强、不与 H 反应，以

及低的氚滞留、寿命长等，与钼相似且被认为是未来

托卡马克聚变堆中最合适的面向等离子体第一壁材 

料[7−8]。但是存在低温脆性等一系列缺点。因此，在早

期研究的基础上进一步研究钼合金强韧化机理，开发

性能优异的钼合金是广大科研人员的当务之急。目前，

改善钼的性能的途径是通过钼基材料的结构和成分的

设计来完成的，包括合金化、第二相弥散和大塑性变

形等手段。本文重点介绍以上三种改善钼基材料手段

的研究现状和发展趋势。 

 

1  合金化增韧钼基材料 

 

    合金化法是较为常见的固溶强化的一种方法，是

合金元素固溶于基体金属中造成一定程度的晶格畸变

从而提高合金强韧性的方法。向钼中加入硅元素可以

固溶强化钼合金。ZHANG 等[9]用粉末冶金和热机械加

工方法制得含有不同质量分数的 Mo-Si 合金。发现加

入 Si 之后不仅促进合金晶粒的成核而且阻止晶界移

动，钼合金的晶粒尺寸得到了明显的改善，而且 Si

含量越高晶粒尺寸越小(见表 1)。通过维氏硬度测试结

果表明随着 Si 含量的增加钼合金的硬度不断增加。在

热机械加工过程中，变形后的钼合金孔隙率显著降低，

大量缠结位错的存在导致钼合金进一步的塑性变形更

加困难，这是导致材料韧性提高的原因。另外，热机

械加工在材料内部产生了残余应力。这些因素有助于

提高合金的维氏硬度。因此与烧结后的钼合金相比，

变形处理后的钼合金表现的更突出(如图 1)。 
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表 1  Mo-Si 合金烧结和变形处理后的晶粒尺寸[9] 

Table 1  Grain sizes in sinter billet and as-deformed sheet of 

Mo-Si alloys[9] 

Material Sinter billet/μm As-deformed sheet/μm 

Pure Mo 24.83 11.72 

Mo-0.1Si 23.35 11.42 

Mo-0.3Si 22.08 6.99 

Mo-0.6Si 14.11 5.17 

Mo-1.0Si 11.82 4.25 

 

 
图 1  烧结后的 Mo-Si 合金和变形处理后的 Mo-Si 合金的维

氏硬度[9] 

Fig. 1  Vickers hardness for sinter billets and as-deformed of 

Mo-Si alloys[9] 

 

    在钼中加入钨也可以有效的提高钼合金的性能。

OHSER-WIEDEMANN 等[10]用高能球磨法制备 Mo-W

粉末，与混合法制备粉末不同，球磨会在晶粒内部产

生很高的缺陷密度，促使粉末中的 Mo、W 元素在烧

结过程中相互扩散，从而达到固溶效果。如图 2 所示，

Mo-50%W(摩尔分数)横截面的扫描电子显微镜图片

显示了晶粒内部薄片状的显微结构，随着球磨时间的

增加，这些薄片变得越来越细密，与高缺陷密度共同

增强了两种元素的相互扩散。随着 W 含量的增加，晶

粒尺寸大幅度减少，合金显微硬度增加。钼和钨具有

相同的原子半径，所以假设由固溶强化引起硬度的线

性上升。该关系由图 3 中的虚线示出，并且这种关系

的准确性由文献[11]中的测量值给予支持。Mo-W 合

金的显微硬度随着钨含量的增加而增加，两种烧结温

度下所得合金的硬度没有明显差异。实验所得的合金

硬度与计算硬度值(见图 3 中的虚线)有所差异，是因

为在球磨过程中粉末颗粒发生应变硬化。在钨含量最

高时，显微硬度与文献[12]中 10 h 球磨所得的超细钨

粉制成的等温烧结样品相媲美。在钼中加入铼亦可以

有效的提高钼合金的性能。大量固溶元素 Re，一方面

能大幅度降低钼合金的韧脆转变温度，使 Mo-Re 合金

具有很好的常温性能；另一方面还可以提高钼合金的

焊接性能以及抗辐射性能等[13−14]。但这种合金的价格

比较昂贵，目前已被其他性价比更高的产品所替代。 

    在钼中添加少量的钛或锆元素可提高钼合金的力

学性能[15]。FAN 等[16]用两种合金添加剂来制备 Mo-Zr 

 

 

图 2  Mo-50%W 颗粒微观结构的 SEM 背散射图像[10] 

Fig. 2  SEM backscattered images of microstructure of 

Mo-50%W composite particles[10]: (a) High-energy ball milling 

for 20 h; (b) High-energy ball milling for 40 h 

 

 

图 3  烧结样品的显微硬度(钨含量为 0 和 100%的样品由未

研磨的粉末烧结) [10] 

Fig. 3  Microhardness versus composition of sintered 

specimens(Specimens at 0 and 100% tungsten sintered from 

unmilled powders)[10] 
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和 Mo-Ti 合金，分别是元素 Zr(Ti)和 ZrH2(TiH2)粉末。

实验结果表明，Mo-Zr 和 Mo-Ti 合金比纯烧结钼具有

更高的力学性能。添加 Zr 粉末比添加 ZrH2 粉末对

Mo-Zr 合金的拉伸强度的影响更大。因为在球磨过程

中连续的冷焊和粉碎使 Zr 容易扩散到钼基材料中形

成固溶体。相反的，对于 Mo-Ti 合金，添加 TiH2粉末

比添加 Ti 粉末对合金的拉伸强度影响更大。因为在高

能球磨过程中，大部分 TiH 脆性分解为更小的颗粒在

Mo 粉中均匀分布，在随后的烧结过程中分解为 Ti，

加速了 Mo-Ti 固溶体的形成。但是，由于 Mo 和 Zr

元素之间存在原子尺寸较大的问题，所以 Zr 很少扩散

到 Mo 中形成固溶体，大部分被氧化，生成的氧化物

分布在晶粒内部和晶界处(见图 4(a))；而从 TiH2 中脱

氢的 Ti 比较容易扩散到 Mo 基体中形成固溶体，并且

只有一部分被氧化生成MoxTiyOz复合氧化物分布在晶

界处(见图 4(b))。氧化物降低合金的拉伸强度导致合

金脆性增加，因此合金添加剂含量不易过高。 

 

 

图 4  合金的 SEM 像[16] 

Fig. 4  SEM images of alloys[16]: (a) Mo-0.1Zr; (b) Mo-0.8Ti 

 

    对多元钼合金 Mo-12Si-8.5B 来说，具有耐高温、

抗氧化、易加工等优异的性能，但是该合金在环境温

度下表现出比较差的强韧性，不能满足对结构材料力

学性能的要求。LI 等[17]通过机械合金化和热压烧结技

术制备不同 Zr 含量的 Mo-12Si-8.5B-xZr 合金，发现添

加 Z r 元素可以有效的改善合金的强韧性。

Mo-12Si-8.5B 合金中加入 Zr 促进了位于晶界以及部

分晶粒内的球形纳米级金属间化合物 Mo2Zr 和 ZrO2

颗粒的形成，ZrO2颗粒主要分布在晶界中，Mo2Zr 颗

粒主要分布在晶粒内部(见图 5)，并且对合金中的晶相

尺寸有很大影响。其中 α-Mo、Mo3Si 和 Mo5SiB2(T2)

晶粒尺寸随着 Zr 添加量的增加而减小。特别地，α-Mo

的晶粒尺寸在添加 Zr 之后，由微米级减小为亚微米  

 

 

图 5  合金的 TEM 像[17] 

Fig. 5  TEM images of alloys[17]: (a) Mo-12Si-8.5B alloy; (b), 

(c) ZrO2 and Mo2Zr particles at grain boundaries and inside 

grains of Mo-12Si-8.5B-1Zr and Mo-12Si-8.5B-4Zralloy, 

respectively 
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级。细晶强化是合金强化的机制之一且处于主要地位；

颗粒强化是指 ZrO2/Mo2Zr 颗粒通过钉扎效应阻止晶

界移动，并且使位错聚集，对 Mo-12Si-8.5B-xZr 合金

起到强化作用。此外，由于 MSB 合金的断裂机制是

晶间断裂为主，在晶界中的氧等杂质偏析会减弱晶界

的内聚力，而加入合金中的 Zr 与氧结合生成 ZrO2分

布在晶界处，增加了晶界的内聚力，Mo-12Si-8.5B-xZr

合金主要表现为穿晶断裂。晶内裂纹扩展需要克服许

多阻力，所以合金的抗弯强度得到了改善。 

 

2  第二相弥散增韧钼基材料 

 

    通过在钼基材料中掺杂氧化物可以促进晶粒成核

和阻碍晶粒长大来达到细化晶粒的目的，有效地提高

合金强度并改善合金塑性[18−19]。其中对添加 La2O3的

研究比较成熟。CHENG 等[20]用固−固掺杂法制备不同

La2O3含量的钼合金，发现合金晶粒尺寸随 La2O3的增

加而显著减小，因为 La2O3 的加入促进了异相成核。

随着第二相粒子的加入，晶粒成核的异相位点显著增

加。另外，第二相粒子对位错的钉扎作用阻碍晶界的

移动从而减小晶粒尺寸。对合金力学性能的测试分别

在室温和高温条件下进行。在室温条件下，加入

0.5%~1.0%La2O3(质量分数)的 Mo-La2O3 合金具有较

高的强度(比纯 Mo 高 100 MPa)，同时具有较高的伸长

率(为纯 Mo 的 2 倍)。强化过程分为晶内强化和晶间

强化，韧性断裂主要由晶粒间的微裂纹成核控制。在

高温条件下，加入 1.0%~1.5%La2O3(质量分数 )的

Mo-La2O3合金具有优异的强韧性，纯 Mo 及 Mo-La2O3

合金在高温条件下的断裂过程如图 6 所示，韧性断裂

取决于晶内微孔聚结和晶间微裂纹扩展之间的竞争。

因此，综合比较可知，La2O3 含量为 1.0%的合金具有

理想的力学性能。 

    LIU 等[21]用液相掺杂法同样获得了理想状态的

Mo 合金。液−固掺杂和液−液掺杂示意图如图 7 所示，

对于图 7(a)中的液−固掺杂，Mo 最初存在于 MoO3粉

末中，La 作为溶液中离子存在，通过液−固转化得到

Mo 粉末和 La2O3粒子，小的 La2O3粒子作为第二相，

可以通过物理结合附在 Mo 上；图 7(b)中的在液−液掺

杂，Mo 存在于液体溶液中，促进 Mo 和 La 离子的均

匀分布，反应从 NH4La(Mo2O7)2生成沉淀开始，随后

(NH4)2Mo2O7 被诱导在 NH4La(Mo2O7)2 上不均匀成

核，形成 La2O3在钼晶粒内部的核壳结构，阻止 La2O3

颗粒聚集并且将 La2O3 颗粒的尺寸限制到纳米级。通

过调控晶粒内部和晶界处第二相的组成和分布，晶界

处细小的第二相阻碍烧结过程中产生的晶粒长大，从

而减小沿晶断裂的趋势；同时，晶粒内部细小弥散分

布的第二相颗粒在拉伸过程中可有效的积累位错，进

而提高材料拉伸过程中的加工硬化能力(真应力−真应

变曲线)，避免过早出现局部软化。两种效果的联合作

用导致材料在室温拉伸时具有超高的伸长率。(如图 8

所示，图中符号 D 为钼合金晶粒尺寸，d 为氧化物晶

粒尺寸，CP-Mo(Commercial-purity Mo alloy)为商业纯

钼，ODS-Mo(Oxide dispersion-strengthened Mo alloy)

为氧化物弥散增强钼合金，NS-Mo(Nanostructured Mo 

alloy)为纳米结构钼合金)。 

    Mo-La2O3-ZrB2 合金是利用两种氧化物共同弥散

作用来提高材料的力学性能，这比单一的一种效果要

好。CHENG 等[22]用固−固掺杂法将 ZrB2 合金加

入 Mo-La2O3 中，合金的晶粒尺寸明显减小，其中晶

间 La2O3 粒子尺寸明显减小，晶内 La2O3 粒子几乎不

受影响。是因为在 Mo-La2O3-ZrB2 合金中，ZrB2和氧 

 

 
图 6  在高温下纯 Mo、Mo-0.5%La2O3、Mo-1.5%La2O3和 Mo-2.0% La2O3的断裂过程[20] 

Fig. 6  Sketches illustrating fracture process of pure Mo, Mo-0.5%La2O3, Mo-1.5%La2O3 and Mo-2.0%La2O3(mass fraction), tested 

at high temperatures[20] 
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图 7  液−液掺杂和液−固掺杂示意图[21] 

Fig. 7  Schematic diagrams of liquid−liquid doping(a) and liquid−solid doping(b) [21] 

 

 

图 8  CP-Mo、ODS-Mo 和 NS-Mo 合金的工程应力−应变曲线和真应力−真应变曲线[21] 

Fig. 8  Tensile engineering(a) and true stress–strain(b) curves of CP-Mo , ODS-Mo and NS-Mo alloy[21] 

 

之间反应将产生 ZrO2，ZrO2 主要分布在晶界中，与

La2O3 共同存在，ZrO2 的存在严重阻碍了促进晶间

La2O3 粒子粗化的晶界原子扩散过程，所以减小了晶

间 La2O3粒子的尺寸，达到了细化晶粒的效果。另外，

ZrO2的大量生成增加了晶界第二相粒子的体积分数，

同时也降低了晶界的氧气浓度，对晶界起到了净化的

效果，也消除了晶间粒子对合金延展性的弱化作用。

拉伸试验结果表明(见图 9)，由于 La2O3粒子的强化作

用，Mo-La2O3合金与纯 Mo 相比，合金的屈服强度和

延展性得到了显著的提高。Mo-La2O3-1.5%ZrB2(质量

分数)合金与 Mo-La2O3 合金相比，保持了相同的屈服

强度，但是延展性提高了 40%以上。以上结果表明了

两种氧化物弥散作用可以减小晶粒尺寸，进而提高合

金的延展性，这为改变晶界来提高体心立方(Body- 

centered cubic，BCC)合金的延展性提供了一个可能的

方法。 
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图 9  不同微观组织结构的纯 Mo、Mo-La2O3和 Mo-La2O3- 

1.5%ZrB2合金屈服强度的比较[22] 

Fig. 9  Comparisons in yield strength among pure Mo, 

Mo-La2O3 and Mo-La2O3-1.5%ZrB2 alloys with different 

characteristic microstructures[22] 

 

    众所周知，Mo-12Si-8.5B 合金主要 α-Mo、Mo3Si

和 Mo5SiB2(T2)组成，由对于纯 Mo 来说，具有比较优

异的力学性能。但是相对其他钼合金来说，还存在些

许的不足。目前研究人员发现掺杂氧化物对

Mo-12Si-8.5B 合金的力学性能有所改善[23]。ZHANG

等 [ 2 4 ]通过用电弧熔化和放电等离子体烧结(Spark 

plasma sintering, SPS)技术在 Mo-12Si-8.5B 合金中加

入 La2O3，随着 La2O3的增加，合金的屈服强度和断裂

韧性均增加，主要的强化机制为细晶强化和弥散强化。

La2O3 的加入使合金尺寸减小这毋庸置疑。此外，金

属间化合物分散的更均匀，分散在 α-Mo 晶粒中的

La2O3 粒子和金属间化合物形成内部晶体结构。一般

认为，内部晶体结构对合金力学性能的改善是由于它

削弱了晶界的作用，释放了 Mo-12Si-8.5B 合金晶粒内

部的应力。图 10(a)所示为内部晶体结构中穿晶和微裂

纹的扩展。La2O3粒子会钉扎住 Mo-12Si-8.5B 合金中

α-Mo 晶粒内产生的位错，所以裂纹的扩展受到阻碍或

改变方向，形成大量微裂纹，断裂形式由原来的沿晶

断裂变为可以吸收更多能量的穿晶断裂，断裂韧性得

到了很大的改善。图 10(b)显示在三点弯曲测试之后的 

 

 

图 10  穿晶和微裂纹的扩展以及在环境温度下三点弯曲测

试后 Mo-12Si-8.5B+1.2%La2O3合金的断口结构[24] 

Fig. 10  Schematic diagram of expansion of transgranular and 

microcracks(a) and fracture texture of Mo-12Si-8.5B+1.2%La2O3 

alloy(b) after three-point bending test at ambient temperature[24] 

 

穿晶断裂面，大量的孔洞由晶粒脱落产生，类似于河

流的花样具有不同的方向，是因为 α-Mo 晶粒内的应

力作用，裂纹会绕过粒子而改变方向。 

    常规的钼合金缺乏增强磨损性能的硬质颗粒，具

有相对较差的耐磨性。为了解决上述问题，在钼基材

料中加入 Al2O3，不仅可以提高材料的强韧性，而且

可以提高其耐磨性[25−27]。XU 等[28]采用粉末冶金法制

备了原位 Al2O3 粒子增强的 Mo 合金。MnO2 和

Al(NO3)3 水溶液液固结合后，通过硝酸铝分解得到钼

基体中的原位α-Al2O3晶粒。与Mo结合良好的α-Al2O3

晶粒在钼合金基体中均匀分布，界面中没有孔隙和裂

纹。随着 Al2O3 含量的增加，钼合金晶粒变细，绝对

密度先增大后有所减小，相对密度不断增加。原因是

Al2O3 在还原过程中不仅使钼粉的形态发生改变，尺

寸也变得均匀(见图 11)。另外在烧结过程中，Al2O3

晶粒对晶界起到钉扎作用，并阻止晶粒生长，从而细

化晶粒。如图 12 所示，钼基体的硬度随着 Al2O3体积

分数的增加而增加。一方面，加入 Al2O3 导致晶粒细
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化是合金强化机制的一种。另一方面，Al2O3 的加入

增加了钼基体的位错密度，提高了钼基体的强度，同

样也增加了硬度。另外，合金的摩擦因数受 Al2O3 含

量的影响较小。但合金的磨损性能明显受 Al2O3 含量

的影响。随着 Al2O3含量的增加，摩擦因数约为 0.5，

磨损量有降低的趋势，当 Al2O3 含量(体积分数)大于

5%时，降低的趋势变得更加明显，耐磨性迅速上升。

随着 Al2O3含量的增加，合金摩擦面的硬支撑点增加，

从而减少合金的磨损。同时，Al2O3 作为硬质粒子增

加了钼基体的显微硬度，这也是增加耐磨性的一个重

要原因。 

    在钼基材料中加入碳化物也可以显著改善材料力

学性能。TiC 具有高熔点、高硬度、低密度等特点，

因此可以采用 TiC 弥散增韧钼基材料[29−32]。为了提高

钼的再结晶强度和力学性能，OHSER-WIEDEMANN

等[33]采用球磨法和放电等离子体烧结制备 TiC 晶粒增 

 

 

图 11  含有不同 Al2O3体积分数钼粉的 SEM 像[28] 

Fig. 11  SEM images of molybdenum powders with different Al2O3 volume fractions[28]: (a) φ(Al2O3)=3%; (b) φ(Al2O3)=5%; (c) 

φ(Al2O3)=7%; (d) φ(Al2O3)=10% 

 

 

图 12  Al2O3的体积分数对 Mo 合金强度、摩擦因数和磨损量的影响[28] 

Fig. 12  Effects of Al2O3 volume fraction on matrix hardness, friction coefficient and wear mass loss of Mo alloy[28] 
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强钼基复合材料。经过研究发现块体样品致密度和显

微硬度取决于 TiC 的质量分数和研磨参数(见表 2)。如

图 13 所示，由高能球磨粉末 B 和 C 在 1800 ℃下烧结

后制得的复合材料的显微结构。烧结后复合材料中

Mo 粒子的形状与球磨后未烧结的 Mo 粒子相似，是因

为加入的 TiC 阻止 Mo 在烧结以及退火过程中的再结

晶和晶粒长大。Mo 和 TiC 之间的相互扩散形成了由

(Ti1−xMox)Cy碳化物组成的固溶过渡区(见图 13(b))，改

善了钼基体和 TiC 之间的结合，提高了合金的致密度，

所以图中样品表面几乎没有裂纹，孔隙也非常小。球

磨参数也会改善粉末的微结构和缺陷结构，很大程度

上提高了块体的致密度。此外，样品的位错密度随着

球粉比例(Ball powderratio)和旋转速度(Rotationspeed)  

 

表 2  制备 Mo-TiC 合金粉末的研磨条件[33] 

Table 2  Milling conditions and marking of prepared Mo-TiC 

powders (total milling time 5 h)[33] 

Ball  
powder 

ratio 

Rotation  
speed/ 
min−1 

Powder identification marks 

Mo-25%TiC Mo-12.5%TiC Mo-6%TiC 

5:1 200 A − − 

10:1 200 B D E 

10:1 300 C − − 

 

 
图 13  1800 ℃等离子体烧结后 Mo-TiC 的 SEM 像[33] 

Fig. 13  SEM images of Mo-TiC after plasma sintering at 

1800 ℃ (Bright: molybdenum; Dark: TiC with core- 

rimstructure)[33]: (a) Specimen B, 1800 ℃; (b) Specimen C, 

1800 ℃ 

增加而增大，导致合金显微硬度增加。这种硬化是由

球磨过程中粒子增强和钼的应变硬化相结合引起的。

如图 14 所示，与加入的 TiC 相比，球磨参数对合金显

微硬度的影响占主导地位，但是这种传统的试验方法

与以上讨论过的液相掺杂法相比会影响合金相的组成

等缺点，因此还需要对实验方法做进一步完善。 
 

 

图 14  所有烧结的 Mo-TiC 复合材料显微硬度的实验结  

果[33] 

Fig. 14  Results of micro hardness measurements of all SPS 

Mo-TiC composites[33] 

 

    TZM 合金(Titanium-zirconium-molybdenum alloy)

是商业上一种重要的钼合金，因为它们具有比纯钼高

得多的强度，以及在高温下仍然保持较好的力学性能。

但是以往的经验证明通过烧结 TZM 合金获得较高的

相对密度是比较困难的。因此，研究人员发现将 TiC

加入 TZM 合金中，不仅得到高的相对密度，力学性

能也得到了改善。BROWNING 等[34]采用现场辅助烧

结 (Field assisted sintering, FAST)技术，在 1800~ 

2000 ℃，55 MPa 的压力下得到如图 15 所示的密度曲

线。在 TZM 合金中加入 5%TiC 和 10%TiC(体积分数)

可以很大程度上提高合金相对密度，孔隙率也就随之

降低，是因为在烧结期间部分 TiC 与周围基质发生固

溶反应，增加了合金的致密度。并且在较低烧结温度

下(低于 2000 ℃)，改善合金的相对密度。加入 TiC 之

后晶粒尺寸减小，TZM-10%TiC 合金获得优异的硬度

值。这是与纯 TZM 合金相比，TZM-TiC 合金的硬度

得到了很大改善的原因之一。研究发现合金硬度随烧

结温度的升高而降低，这种情况发生的原因是由于样

品退火导致位错密度降低，从而降低了合金硬度，所

以 TZM-TiC 的烧结温度要比 TZM 要低。合金的弯曲

试验结果显示，TZM-5%TiC 合金的抗弯强度最高，

TZM-10%TiC 显示出相对的脆性破坏，抗弯强度略低，

从断口组织有较明显的晶粒被拉伸现象可以证明这一

结论(见图 16(b))。但两者都比纯 TZM 合金的抗弯强
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度要高。另外，从图 16 可以看出，除了穿晶断裂方式

外的晶间断裂，即断口表面可以观察到河流状的花样，

这是脆性断裂的特征，表明 TZM 合金的 DBTT 通过

使用 TiC 而增加。从以上结果可知，加入碳化物改善

材料性能的同时也会带来一些缺点[35]，这是需要科研

工作者在接下来的工作中积极解决的问题。 

 

 
图 15  在 55 MPa 压力下不同温度烧结 15 min 的 TZM 样品

的相对密度与 TiC 体积分数的关系[34] 

Fig. 15  Relationship between relative density and TiC volume 

fraction of TZM samples sintered at varying temperatures under 

55 MPa for 15 min[34] 

 

 
图 16  TZM-5%TiC 和 TZM-10%TiC 样品的断裂表面[34] 

Fig. 16  Fracture surfaces of TZM-5%TiC(a) and TZM- 

10%TiC(b) samples[34] 

 

3  大塑性变形强韧钼基材料 

 

    与以上研究方法不同，通过大塑性变形(Severe 

plastic deformation, SPD)得到超细晶粒的钼合金，从而

改善了合金的强韧性。其中应用较广的两种方法是等

径 弯 曲 通 道 挤 压 (Equal-channel angular pressing, 

ECAP)[36]和高压扭转(High-pressure torsion, HPT)[37]。 

    ROSALIE 等[38]发现对液态金属渗透的 Cu50Mo50

和 Cu30Mo70 合金在室温下通过两个阶段的高压扭转

(HPT)可得到纳米级的 Mo-Cu 复合材料。在 HPT 变形

的第一阶段，铜和钼相都经历变形，产生层状组织，

两种合金的硬度增加。如图 17(a)所示，两种合金有相

似的硬度−应变曲线，并且在外加应变条件下硬度增

加。其中 Cu30Mo70合金在同等应变条件下硬度略高。

在 HPT 变形的第二阶段，Cu50Mo50合金的层状结构破 

 

 
图 17  在阶段 1 和阶段 2 的 HIP 变形处理后，Cu50Mo50和

Cu30Mo70合金维氏压痕硬度和剪切应力的关系[38] 

Fig. 17  Vicker’s indentation hardness of HPT Cu50Mo50 and 

Cu30Mo70 alloys as function of shear strain after step 1(a) and 

step 2(b) HPT deformation[38] 
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裂，形成被 Cu 包围的等轴 Mo 纳米晶粒的微观结构。

这种行为与 Cu-Cr 复合材料和液态金属渗透 Cu-W 复

合材料在 HPT 后的行为类似，并且与应变饱和时硬度

达到稳定值有关。然而，Cu30Mo70 合金的层状结构被

保留，并且在第二次变形阶段之后所得复合材料具有

更细密的层状结构。由于不使用烧结工艺，避免了变

形后晶粒的生长，细密的层状结构和无孔隙导致合金

硬度增加。如图 17(b)所示，在变形第二阶段，两种合

金之间差异变得更加明显。最小的应变区域显示

Cu50Mo50 合金的硬度值没有增加，而硬度显著增加，

说明 Cu30Mo70合金还没有达到应变饱和状态。高强度

和细密层状结构的组合非常适用于热电材料，因此还

需对 HPT 变形后的 Mo-Cu 复合材料作这方面的进一

步研究。另外，采用 HPT 工艺研究热锻合金 Co-Cr-Mo

的组织演变，发现高硬度 Co-Cr-Mo 合金广泛应用于

生物医疗[39]。 

    WANG 等[40]通过等通道角挤压(EACP)工艺，在

673 K 温度下对中心立方晶格的纯钼粉进行多道次加

工，随后进行相对密度和维氏显微硬度试验。结果表

明，经过两道次 EACP 处理后，获得了具有超细晶组

织的钼样品，其相对密度增加。图 18(a)所示为 ECAP  

 

 

图 18  通过不同道次 ECAP 变形后的钼样品的密度变化[40] 

Fig. 18  Variations of density for molybdenum samples 

processed by ECAP with different passes[40]: (a) Density and 

relative density; (b) Dislocation density 

变形后的钼样品的密度水平直方图和相对密度曲线。

由图 18 可见，ECAP 变形前样品的相对密度为 0.75 

g/cm3，两道次 ECAP 变形后钼样品的相对密度达到

0.93，与初始粉末的相比增加了 24%。相对密度曲线

表明，随着 ECAP 变形道次的增加，相对密度增加，

但增加幅度似乎有所减少，是因为一道次变形后产生

粒子重排和剪切变形对粉末材料的致密和细化效果比

二道次显著[41]。经过两道次 ECAP 变形后，位错密度

增加(见图 18(b))，因此晶粒细化和位错密度增加有助

于钼粉显微硬度的提高。 

 

4  总结与展望 

 

    1) 钼及其合金具有优异的高温力学性能。向钼中

添加合金元素形成合金强化，添加碳化物、氧化物形

成弥散强化以及通过大塑性变形工艺来强化合金都是

可行的。其中采用合金化制备了单元以及多元钼合金，

结果显示，多元钼合金的强韧化效果要比单元钼合金

好一些，这是因为在细化晶粒的基础上，加入的金属

元素共同作用增加了晶界内聚力，提高了合金的断裂

韧性。第二相弥散增韧钼基材料可以添加氧化物或碳

化物作为第二相，也可以通过两种第二相共同作用来

提高钼合金强韧性，例如钼合金中 La2O3和 ZrO2共同

作用减小了晶粒尺寸，增加了合金的屈服强度和延展

性。 

    2) 从目前来看，钼材料仍然具有广阔的发展空

间。单一地添加合金元素、碳化物和氧化物对材料性

能的改善可能有限，钼基材料的多组元复合掺杂进而

综合考虑多种添加成分的协同效应或许是可行的方

案，对添加成分的多少也需要严格的把控。此外，合

金的掺杂方式较多采取的是球磨法和机械合金，与液

相法相比，会对实验结果产生一定的影响。因此，进

一步寻找改善钼及钼合金强韧性能的最佳组成与设计

方案对科研工作者来说是个严峻的挑战。 
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Abstract: Molybdenum material has the advantages of good thermal conductivity, high strength, high melting point and 

so on, which is widely used in many fields, for example, in the nuclear and aerospace industries for the manufacture of 

convergent reactor diverter components and missile combustion chamber; in the machinery industry for cutting tools and 

other parts. However, when the molybdenum material under high temperature conditions, its creep resistance, high 

temperature strength and antioxidant properties will be significantly reduced, affecting the application of the material in 

many fields to a great extent. This article mainly reviewed the use of different methods to improve the toughness of 

molybdenum-based materials, including alloying, second-phase dispersion and severe plastic deformation, the mechanism 

of these methods and the improvement effect of molybdenum materials were introduced, and the future research direction 

of molybdenum-based materials was forecasted. 

Key words: molybdenum-based materials; toughening; alloying; second-phase dispersion; severe plastic deformation 
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