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摘  要：镁合金是实现航空航天、交通运输、民用建筑等轻量化、缓解日益严重的能源问题的重要材料之一。本

文以稀土镁合金为对象，聚焦多元体系中关键相对合金性能的作用机制，从热力学上分析稀土镁合金中的金属间

化合物种类及其物相稳定性，进一步总结相变动力学模型及其在稀土镁合金相转变机理分析中的应用。讨论相结

构和界面对稀土镁合金力学性能、耐蚀性能和储氢性能的影响规律，展望通过调控关键相和第二相转变设计新型

稀土镁合金的前景和发展方向。 

关键词：稀土镁合金；金属间化合物；相界面；热力学；动力学 

文章编号：1004-0609(2019)-09-1934-19       中图分类号：TG146       文献标志码：A 
                      

 

    镁是地球上储量最丰富的元素之一，在地壳中含

量丰度为 2.3%，在盐湖及海洋中的含量也十分可观。

中国是世界上镁资源最丰富的国家，拥有的镁资源矿

石类型全，分布广，储量产量均居世界第一。同时，

镁合金因其具有比强度高、比刚度高、导热导电性好、

电磁屏蔽、阻尼减振、切屑加工性以及加工成本低、

易于回收等优点[1]，广泛应用于航空航天、导弹、交

通运输、民用建筑等行业，被美誉为“21 世纪绿色结

构材料”，也被很多行业专家视为未来金属界的明星

材料之一。 

    然而，无论作为结构材料还是功能材料，镁合金

的大规模应用还面临一些主要障碍[2−3]。师昌绪院士

指出，镁合金的发展存在三大瓶颈，即缺乏有效析出

相、易腐蚀和难变形。首先，目前研究的镁合金绝对

强度低，其主要是由于合金元素在镁中的固溶度有限，

仅靠固溶强化难以显著提升镁合金的力学性能。2017

年，WU 等[4]制备双相纳米晶镁薄膜，将镁合金强度

提高至 3.3 GPa。虽然这一结构在块体材料中还难以实

现，但为镁合金的强韧化提供了新思路。因此，探索

弥散强化、析出强化、固溶强化及组织均匀化等多种

综合强韧机制[5−6]是目前提高镁合金强韧性的主要方

向。其次，镁合金中的杂质元素或化合物通常电势电

位都高于镁，而且镁本身性质活泼，氧化膜疏松，易

形成强烈的电偶腐蚀，也是阻碍镁合金商用的主要问

题。改善镁合金的耐蚀性主要有两种方式：一种是通

过合金化和纯净化处理来提高镁合金基体本身的电极

电位，或者形成表面自愈合防护膜，增强自身对环境

腐蚀的抵抗能力；另一种是通过表面防护处理，形成

表面保护膜而防止基体的腐蚀。再次，镁合金的塑形

差，根源在于其密排六方结构(HCP)。在温度低于 25 ℃

时，塑形变形主要在基面(0001) 1120 滑移系和棱面

(1012) 1011 孪晶系中，只有三个几何滑移系和两个

独立滑移系[7]。此外，作为新能源材料，虽然镁的理

论储氢容量高达 7.6%(质量分数)，但 MgH2在 0.1 MPa

氢压下的放氢温度高于 280 ℃，且吸放氢速率慢，粉

末易结块，导致循环寿命短。 

    在镁合金中加入稀土元素，可改善镁合金的力学、

耐热和阻燃、抗疲劳、耐摩擦磨损、耐腐蚀及储氢等

性能。丁文江院士指出，镁与稀土结合，有望形成中

国“王牌”[8]。镁合金中添加 RE 和其它合金元素如

Al、Zn 等可显著改善其性能：1) 形成一系列有效的有

序金属间化合物，在镁基体中起到析出强化和弥散强化

的作用[9−11]；2) 它们易与氢形成一系列新的氢化物相，

作为活性催化剂提高吸放氢速率[12−14]，同时延长循环

寿命；3) 细化晶粒，改善组织和织构[15−17]；4) 使镁

表面的氧化膜和腐蚀产物膜变得致密，可提高镁的耐 
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蚀性[18]。 

    不难看出，前述瓶颈问题的核心点都是相及其物

理化学性质。其实，界面也对镁合金的性能起着极其

重要的作用。物相的周期性结构在界面处中断，造成

界面处化学键的不连续性，并在界面处形成畸变能，

使界面具有不同于体相的特性并显著影响合金性能。

鉴于此，本文围绕稀土镁合金多元体系中关键相及其

界面，从热力学和动力学两方面综合分析体系中金属

间化合物种类及其物相稳定性，以及相变动力学模型

及其在稀土镁合金相转变机理分析中的应用，并介绍

了相结构和界面对稀土镁合金力学性能、耐蚀性能和

储氢性能的影响规律。 

 

1  稀土镁合金中的关键相及其相转变 

 

1.1  稀土镁合金中的关键金属间化合物 

    常见的稀土元素 Y[19]、La[20−22]、Ce[23−27]、Pr[28−30]、

Nd[31−33]等与 Mg 形成一系列结构相似的金属间化合

物，如 REMg12、RE2Mg17、RE5Mg41、REMg3、REMg2、

REMg 等。除了尚未报道的 Mg-Pm 相图和金属间化合

物，其他轻稀土和镧系稀土的化合物和结构类型列在

图 1 中。REMg 相几乎存在于所有 Mg-RE 合金体系，

且都为简单的 CsCl 结构类型。REMg2 有两种结构类

型，分别为 MgZn2和 MgCu2。REMg3具有 BiF3结构，

是 Mg-RE 体系中常见的析出强化相，作为金属间化合

物稳定存在于 Mg-La/Ce/Pr/Nd/Sm/Gd/Tb/Dy 体系中。

越靠近富 Mg 侧，由于结构复杂性提高，能形成富 Mg

的 Mg-RE 金属间化合物的体系越少，RE5Mg41 只在

Mg-Ce/Pr/Nd/Sm 体系稳定存在， RE2Mg17 只在

Mg-La/Ce/Eu 体 系 稳 定 存 在 ， REMg12 只 在

Mg-La/Ce/Pr 体系稳定存在，而 NdMg12 为亚稳相。

ZHAI 等 [34]研究了冷速和磁场对 Mg-Nd 体系中

NdMg12和 Nd5Mg41形成的影响规律，并从经典形核理

论和瞬态形核理论方面阐释亚稳相 NdMg12 在高冷速

下形成的原因。 

    三元及以上体系中常存在着结构复杂的相，实验

研究的工作量巨大，往往实验精度也不确定。随着计

算机的出现，人们开始尝试利用热力学的基本原理计

算不同体系的相关系，并最终发展成为相图理论的重

要分支，即相图计算技术(Calphad，Calculation of phase 

diagram)。KATTNER 对 CALPHAD 技术作了比较全

面的描述，它是指利用所有可得的实验和理论数据来

评估各相吉布斯自由能模型中所用到的参数的方法
[38]。在一定温度范围内获得低元系物相的自由能参

数，可以内插得到高元系物相关系，以及预测亚稳范

围[39−40]。因此，对于三元及以上体系中物相和相关系

的研究常采用 Calphad 方法。 

    Mg-RE-TM(TM=Zn, Cu, Ni, Mn)体系在过去的几

十年中一直是镁合金研究的热点。由于这些体系中可

以形成长周期堆垛有序结构(LPSO)相、准晶相等，显

著提高镁合金的强度、高温性能和储氢性能，可用于

制备高强镁合金、块体非晶和储氢材料等。例如，

Mg97Y2Zn1 合金屈服强度超过 600 MPa，同时伸长率

约为 5%[41]；Mg-Y/Ce/Nd-Ni 合金的吸放氢循环寿命大

于 500 次，且储氢容量高于 4.8%(质量分数)[42−44]。为

了厘清 Mg-RE-TM 体系中的金属间化合物和相关系，

研究者对这些体系进行了大量的实验和计算工作。 

    Mg-Y/Gd-Zn 体系中存在多种金属间化合物[45]，

其中最受研究者关注的是一种长周期堆垛有序结构相

(LPSO)。SHAO 等[46]优化 Mg-Y-Zn 的热力学参数时只

考虑了一种 18R 结构的 LPSO 相 Mg12YZn、二十面体

的准晶 I-Mg3YZn6、与 α-Mg 直接平衡的 W-Mg3Y2Zn3

以及富 Zn 的 Z-Mg28Y7Zn65 和 H-Mg15Y15Zn70。 
 

 
图 1  Mg-RE 体系中的金属间化合物及其结构类型[35−37] 

Fig. 1  Intermetallic compounds and structure types in Mg-RE systems[35−37] 
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GRÖBNER 等[47]计算 Mg-Y-Zn 体系时考虑了 18R 和

14H 型 LPSO，而 Mg-Gd-Zn 体系只存在一种 14H 的

LPSO[48]。他们还研究了 18R 和 14H 的热力学稳定性

以及与其他金属间化合物的相关系，阐明了 18R 和

14H 在铸态和热处理合金中的形成与转变过程。然而，

到目前为止已经有 4 种结构的 LPSO —— 10H[49−51]、

14H[49−50, 52]、18R[49−50, 52]、24R[49, 52]在 Mg-Y-Zn 体系

中被报道。可以看出，Mg-Y/Gd-Zn 体系的相平衡和

热力学数据还有待进一步完善。Mg-La/Ce/Nd/Sm-Zn

体系中目前还没有 LPSO 相的报道，但这些体系的金

属间化合物比较复杂。当添加Zn含量在4%(摩尔分数)

以下时，通常形成 REMg12相分布在 α-Mg 的枝晶间；

而当 Zn 含量增高时，Mg-La/Ce-Zn 合金中将形成结构

未知的 τ1-(Mg,Zn)11~12RE 相[53−59]。 

    Mg-Y-Ni 体系类似于 Mg-Y-Zn 体系，存在多种

LPSO 相。在 300~500 ℃范围内，14H 和 18R 相可以

与 α-Mg 形成相平衡[60]。XU 等[61]实验测定了 Mg-Y-Ni

体系 400 ℃等温截面，观察到了 13 种金属间化合物，

包括 14H、18R 和 10H 的 LPSO 相。LI 等[62−66]系统研

究了 Mg-RE(RE=La, Ce, Nd, Y, Sm)-Ni 体系的相平衡，

并构建了这些体系的热力学相图，计算的 Mg-RE-Ni

体系 400 ℃等温截面相图如图 2 所示。在 Mg-Y-Ni 体

系中发现并解析了一种新型 12R 结构的 LPSO 相，Ni

和 Y 原子富集层之间无 Mg 原子堆垛，是 Ni、Y 含量

最高的 LPSO 结构类型[67]。图 2 所示为 Mg-RE-TM 体

系已有报道的 LPSO 成分和对应的 STEM 原子图像，

可以看到 L12结构富集层间的 Mg 原子层分别从 24R

结构对应的 4 层逐渐减少到 12R 结构对应的 0 层。 

    添加 RE 元素有利于提高 Mg-Al 合金的耐蚀性、

抗蠕变性能和燃点[73]。然而对于 Mg-RE-Al 体系相关

系的研究并不多。Mg-Al-Y 体系中只检测到一种金属

间化合物 Al4MgY[74]。Mg-Sm-Al[75]和 Mg-La-Al[76]体

系中还没有新的三元化合物报道。对于 Mg-RE-Al 体

系，无论是否有三元化合物，其相似之处在于能与 α-Mg

直接平衡的相都为 REAl3、REAl2、REMg12(对于不存

在 REMg12 的体系，为 RE5Mg41)和 Mg17Al12
[74−77]。这  

些相的形成与制备工艺密切相关，比如，在快速凝固

时，Mg17Al12的形成会被抑制，出现 RE3Al11和 REAl2

相[78]。 

 

1.2  金属间化合物的热力学稳定性 

    相图给出的是稳定相之间的平衡关系，而在合金

体系中还存在着各种亚稳相。这些金属间化合物的稳

定性与其晶体结构以及第二相/基体界面能有直接关

系。金属间化合物的稳定性可以通过生成焓、混合焓、

生成吉布斯自由能、晶胞体积、电子结构等判断[79−81]。

由于实验测定精度的不确定性和复杂性，且随着计算

方法和计算硬件条件的高速发展，有大量工作采用第

一性原理(DFT)计算评估不同结构物相的稳定性。形

成能 Ef 判据通常被用来比较金属间化合物相对于纯

物质是否稳定，如 MA 等[82]计算得到的 Mg-Zn-Y 体

系的 14H 和 18R 型 LPSO 的形成能分别为-0.0712 

eV/atom 和-0.0793 eV/atom，证明了 14H 和 18R 型

LPSO 的结构稳定性。 

    但在金属间化合物成分处，组成该成分的纯物质

组合并不一定具有最低的能量。因此，仅通过 DFT 计

算的形成能 Ef 判定金属间化合物能否稳定有时并不

准确，还需要对比其它近邻的单相或者金属间化合物

的稳定能Estab才能判定该化合物是否热力学稳定。Estab

为负值说明金属间化合物是稳定的，Estab 为正值但小 

 

 
图 2  Mg-TM-RE 体系中已报道的 LPSO 成分[50−51, 67−72](a)和 24R[1120]方向[52](b)，14H[1120]方向[52](c)， 18R[1120]方向[52] 

(d)，10H[1120]方向[51](e)，12R[1120]方向[67](f)及 12R[11 10]方向[67](g)的 STEM 像 

Fig. 2  Reported LPSO in Mg-TM-RE system[50−51, 67−72](a) and STEM images of 24R from [1120]  direction[52](b), 14H from 

[1120]  direction[52](c), 18R from [1120]  direction[52](d), 10H from [1120]  direction[51](e), 12R from [1120]  direction[67](f), 

12R from [1110]  direction[67](g) 
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于 25 meV/atom 代表金属间化合物是可能稳定存在

的，Estab大于 25 meV/atom 表明金属间化合物是不稳

定的。在预测 LPSO 稳定存在体系时，SAAL 等[83]和

LIU 等[84]分别使用 Estab研究了 140 个 Mg-TM-RE 体系

和 34 个 Mg-Zn/Al-RE 体系中 18R 和 14H 型 LPSO 的

稳定能，KIM 等[49]以 Mg、MgYZn 和 Mg3Y 为近邻参

考相计算 Mg-Y-Zn 体系 10H、14H、18R 和 24R 热力

学稳定性，预测的 Mg-TM-RE 体系各种 LPSO 相稳定

存在体系与已有文献报道吻合，而其它预测体系还尚

待实验验证。他们的 LPSO 稳定性预测结果总结在图

3 中(蓝色表示 LPSO 稳定存在体系，黄色表示 LPSO

可能存在体系，红色表示 LPSO 无法稳定存在的体系，

*为有实验观察到 LPSO 的体系)。 

    除了合金的成分和化合物的结构影响金属间化合

物的稳定性外，化合物与基体界面也常常影响其形成

的顺序。即使在相同铸造条件下 Mg-3.44%La(质量分

数)和 Mg-2.87%Ce(质量分数)合金中凝固形成的是

Mg12La 和 Mg12Ce，而 Mg-2.6%Nd(质量分数)合金中

形成的却是 Mg3Nd[85]。基于热力学相图和晶体学匹配

计算，EASTON 等[86]通过相形核驱动力和形核障碍之

间的竞争关系，阐明 RE5Mg41、REMg12 和 REMg3 的

形成的规律为：虽然 RE5Mg41在 Mg-Nd 体系中是稳定

性，但是与基体 α-Mg 具有最优匹配关系的 NdMg3最

容易形核，其次是 REMg12 和 RE5Mg41。目前，实验

研究 Mg-RE 合金中析出相析出次序的文献较多，如

Mg-0.99%Sm(质量分数)合金中的析出次序为过饱和

固溶体(S.S.S.S)→GP 区(D019-Mg3RE)→β′(Mg7RE)→ 

β1(fcc-Mg3RE)[87]；而 Mg-Nd (0.125＜xNd＜0.25)合金中

存在 β‴有序结构，析出次序复杂 S.S.S.S→GP→ 

β‴→β1→β(Mg12Nd)→βe(Mg41Nd5)
[88]。NIE[89]详细总结

了镁合金中各体系的析出序列和强化机理。无论是

LPSO，还是亚稳相 β″(D019)、β′(Mg7RE，体心正交结

构)和 β1(Mg3RE，面心立方结构)，都是 Mg-RE 基合

金中的强化相，但各相对力学性能的贡献不同，这与

析出相的结构、析出相/基体界面结构以及析出相在基

体析出位置有关。通过分析 Mg-RE 体系中 β″和 β′亚

稳结构相的形成能、弹性模量和共格应变，可以发现：

Mg-Ce/Pr/Nd 合金的 Mg/β″界面是稳定的，允许平板

状的 GP 区存在于时效早期，但对于其它稀土合金，

Mg/β″之间的界面是不稳定的，α-Mg 和 β″之间的有序

化原子排列使能量降低，促进更稳定的 β′相形成[90−92]。

由此可以看出，界面能对析出相的异质形核和析出形

貌都有重要影响[93−94]，但不同稀土元素构成的金属间

化合物、稀土元素在界面处的掺杂等对界面能的影响以

及界面如何影响相稳定性问题还有待进一步深入研究。 

 

1.3  稀土镁合金中相变动力学模型 

    镁合金在加工和服役过程中一直伴随着各种相转

变，如溶质元素析出、氧化和氢化等。不同热处理温

度、时间等条件直接影响合金中产物相的种类和含量，

进而合金表现出不同的性能。因此，弄清楚这些相变

的动力学机理，调控相转变进程，对提高镁合金的性

能至关重要。长期以来应用于固态相变的经典模型有

Jander 模型[95]、Ginstling-Broundshtein 模型[96]、

Johnson-Mehl-Avrami-Kolomogorov 模型(JMAK)[97−101]

等。LIU 等[102]对固态相变动力学进行归纳，认为一般

固态相变分为 3 个有重叠的形核−生长−碰撞过程，还

从相转变速率数据中推导了处理动力学过程的数值方

程，并给出确定生长因子和有效活化能的简单方法。

此外，他们考虑扩展等动力学和热力学效应，以及界

面迁移、溶质扩散、错配调节三者交互效应，提出了

相变动力学解析模型理论框架[102−103]；从溶质与晶界

交互作用原理出发，提出了考虑晶界偏聚热力学效应的

亚稳平衡晶粒度模型及晶粒长大动力学模型[104−105]，还

研究了各相异性生长[106−107]和热力学参数[108]如温度、

相转变分数在传统动力学模型中对相转变速率的影

响。WANG 等[109]用 JMAK 模型分析 Mg65Cu25Y10非

晶合金的等温结晶行为，而 JMAK 模型只能用于单个

DSC 峰拟合。因此，他们提出了多峰动力学模型，其

与Mg65Cu25Y10非晶合金的等温结晶动力学吻合度好， 
 

 

图 3  Mg-XL-XS 三元系中 LPSO 稳定性计算[83−84] (XL为原子半径大于 Mg 的原子，XS 为原子半径小于 Mg 的原子) 

Fig. 3  Calculated stability of LPSO in Mg-XL-XS ternary systems[83−84] (XL refers to atom whose size larger than that of Mg atom, 

XS refers to atom whose size smaller than that of Mg atom) 
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说明结晶过程机理为连续形核和三维界面扩散控制生

长。钢中的析出相形成和奥氏体马氏体转变时典型的

固态相变，LIU 等通过形核、两个分阶段的生长和硬

碰撞模型分析了 Fe-0.04%C(摩尔分数)合金中奥氏体−

铁素体的等温相转变[110]，通过分模块的相转变模型研

究了 Fe-0.7%Al(摩尔分数)合金马氏体形核速率和界

面迁移速率[111]，以及考虑形核点饱和、界面控制的生

长和碰撞校正的动力学模型研究 Fe-2.96%Ni(摩尔分

数)合金奥氏体−铁素体转变[112]。 

    虽然已报道了众多固相反应模型，但由于镁合金

析出过程的复杂性，镁合金中析出相含量的定量模拟

仍然进展较缓慢，比如 1) 析出相有多种，即使在同

一温度下等温析出，也存在特定的析出序列；2) 析出

相与基体具有特殊的界面关系，影响析出相的生长形

貌随析出相种类不同而改变；3) 析出相的形核驱动力

难以准确计算。为了解决镁合金析出相转变的问题，

ZHANG 等[113]和 CAO 等[114]采用 KWN 和 LSW 模型，

将形核的化学驱动力、基体的成分和析出相类别作为

形核生长模型关键的输入参数，耦合热力学数据库、

热力学计算和扩散动力学计算，预测了析出相数密度、

尺寸、体积分数。PANG 等[115]和 LI 等[116]针对前人模

型中的一些共性问题，如提出的动力学参数(速率常数

k和指数因子 m)没有明确的物理意义和模型需要多次

拟合以获得控速步骤、相变速率、活化能等信息，通

过考虑自催化形核修正了经典 JMAK 模型，提出了形

核自催化 JMAK 模型(NI-JMAK)。对于等温过程，模

型表达式为 

/
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    当 En/(RT)>>0，对于非等温过程 
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    当 En/RT≈0，对于非等温过程 
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                   (3) 

式中：En和 Eg是形核和生长活化能；a是形核指数；

d/m 是生长指数；I0 是形核速率常数；G0 是生长速率

常数；β 是加热速率。该模型既可以分析等温转变，

也可以模拟非等温过程动力学参数。 

    针对镁合金在加工和服役过程中与各种气体的反

应，PANG 等[116]和 CHOU 等[117−119]提出了一系列基于

物理图景的固相反应动力学模型。考虑不同的速率限

制性环节如表面渗透、原子在生成物层中的扩散、化

学反应，并引入温度、表观活化能和氢压等影响，给

出了不同的反应方程[117]。其表达式对于扩散控速的反

应为： 
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    对于其它控速环节的反应为： 
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式中： 0

HD 是氢原子的扩散系数；
2Hp 是氢在气相中的

分压；peq是氢在生成物中的平衡分压；Kd和 Krc是扩

散和其他控速步骤的平衡系数； m 是取决于物质反应

的相关系数。可以看到，反应分数可以清晰地表达为

反应时间 t、温度 T、氢分压
2Hp 、颗粒尺寸 R0 和活

化能 Ea 的方程[120]。提出“特征时间”的概念，其物

理意义为反应完全所需要的时间。因此，可以用特征

时间来判断反应速率的快慢，对于扩散控速的反应其

表达式为[117] 
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    结合等温拟合的方法，式(4)~(6)可以用于精确计

算反应的动力学参数。当考虑生成物与反应物的密度

比 PBR 因素时，扩散控速的反应方程推导为[119] 
 

    
 

1/3 1/3

2/ 3
0

1 1 1
d =

3 1

z z  




      


  

    
 2

0 a
H p H eq

2
0 m

exp
E

D K p p
RT

t
zR 

   
           (7) 

 
    该模型由于考虑了生成物与反应物的密度比 z，

计算精度更高[121]。 
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1.4  相变动力学模型在稀土镁合金中的应用 

    镁合金中析出相的析出过程是研究者广泛关注的

问题，大量的工作通过实验测定不同温度下析出次  

序[122]，对析出相析出过程的解析做出了巨大的贡献，

但是目前对析出动力学的研究却很少。早期，PIKE

和 NOBLE[123]通过 Avrami 方程简单拟合 Mg-0.5%Nd 

(摩尔分数)合金在升温和等温过程中的相转变动力

学，给出该合金的 TTT 曲线 (Time-Temperature- 

Transformation，见图 4)，其中给出了 G.P.区(也被称为

D019，Mg3RE)、β″、β′和 β的稳定温度区间。类似的，

YAMASAKI 等 [124] 通过测定 Mg97Zn1Gd2 合金在

473~800 K 之间的析出次序，构建了该合金 β′、β1、β

和 14H-LPSO 析出及层错形成的 TTT 曲线(见图 4)。

TTT 曲线清晰地阐明了析出相种类随温度和时间的变

化规律，但无法量化析出相含量随时间的变化。 

    ZHANG 和 CAO 等[113]将析出模拟耦合热力学数

据库和热力学计算结合，并在 Pandat 软件中实现析出

相的析出长大模拟，计算的 AZ91 合金中 γ-Mg17Al12

的析出数密度、析出相尺寸、体积分数与实验结果吻

合较好，如图 5。XIA 等[125]也通过此方法预测了 

Mg-Sm-Zn-Zr 合金中 β′H-Mg5(Sm,Zn)析出相随时间的

体积分数、颗粒尺寸、数密度的变化。 

    镁合金作为储氢材料，其吸放氢性能如储氢容量、

吸放氢速率、循环寿命等是研究者关注的焦点。有大 
 

 

图 4  Mg-0.5%Nd(摩尔分数)合金中析出相转变 50%[123]和

Mg97Zn1Gd2合金中析出相[124]的 TTT 曲线 

Fig. 4  TTT curves of precipitation transformation in 

Mg-0.5%Nd (mole fraction) alloy (occurring 50%)[123] and 

Mg97Zn1Gd2 alloy[124] 

 

 
图 5  AZ91 合金中 γ-Mg17Al12的析出数密度(a)、析出相尺寸(b)、体积分数(c)和时间−温度−析出量(d)与实验结果的对比[113] 

Fig. 5  Number density of precipitates(a), particle size with time(b), volume fraction of precipitates with time(c), and 

time−temperature−precipitate fraction curves compared(d) with experiments for γ-Mg17Al12 in AZ91 alloy[113] 
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量的工作应用已有的固相反应动力学模型来分析吸氢

速率与温度、氢分压等条件的关系[126−127]。而通过实

验分析结合动力学模型分析镁合金吸放氢动力学机

理，可以为储氢合金的设计和性能的调控提供指导。

LI等[63−66, 128−129]在设计Mg-RE(La,Ce,Nd,Y)-Ni储氢合

金时，一方面从实验测定这些合金在不同温度、压力、

颗粒尺寸、催化剂、制备方式等条件下的吸放氢性能

数据，另一方面利用构建的动力学方程分析这些因素

影响吸放氢动力学的机理，为改善合金吸放氢动力学

性能提供了指导方法。 

    图 6(a)所示为利用 Nd-Mg-Ni-H 热力学数据库预

测的 Nd4Mg80Ni8 的压力−成分−温度曲线[63]，给出了

不同氢压下对应的相转变。通过同步辐射测定不同氢

压下 Nd4Mg80Ni8合金中的物相种类，精修获得各物相

含量与氢压的关系如图 6(b)[130]，验证了热力学预测结

果。为了研究 Nd4Mg80Ni8合金的分解动力学，通过同

步辐射测定该合金在 300 ℃和 2 MPa 下物相随氢化时

间变化的图谱。结合 TEM 和 3DAP 的微观组织分析

发现，NdH2 首先从合金中析出，导致 Nd4Mg80Ni8原

位分解为 NdH2-Mg-Mg2Ni 纳米复合物，其中 NdH2平

均晶粒尺寸约 30 nm[44]。图 6(d)中通过 JMAK 模型分

析 NdH2-Mg-Mg2Ni 的形成动力学，计算结果与实验 
 

 

图 6  Nd-Mg-Ni-H 热力学数据库预测的 Nd4Mg80Ni8随氢压的物相转变(a)，350 ℃时相含量随氢压的变化关系(b)，300 ℃时

2 MPa 氢压下 Nd4Mg80Ni8合金首次氢化的同步辐射图谱(c)，同步辐射中获得的相含量随时间的关系(d)，Nd4Mg80Ni8合金的

吸氢动力学曲线(e)，Nd4Mg80Ni8合金的放氢动力学曲线[44, 63, 130](f) 

Fig. 6  Predicted phase transformation with hydrogen pressure by Nd-Mg-Ni-H thermodynamic database(a), relations of phase 

fractions with hydrogen pressure(b), in-situ synchrotron powder X-ray diffraction pattern of Nd4Mg80Ni8 in the first hydrogenation at 

300 ℃ under 2 MPa(c), relations of phase fraction with time(d), hydriding kinetics of Nd4Mg80Ni8(e), dehydriding kinetics of 

Nd4Mg80Ni8
[44, 63, 130](f) 
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吻合好，说明这三相形成为扩散控制的长大控速。该

合金展现了优异的吸放氢动力学(见图 6(e)和(f))，在

300 ℃以上时 3 min 内放氢完全。 

 

2  相和相界面对稀土镁合金性能的

影响 
 

2.1  稀土镁合金的力学性能 

    不同析出相对力学性能的贡献程度不同[92, 131−132]，

β″相和 β′相的形成一般可使稀土镁合金强度达到峰 

值[90]，含 14H 型 LPSO 的铸态合金展现较强的抗磨损

能力[133]，这都与它们的结构密切相关。图 7(a)给出了

不同析出相的剪切模量。β″相的成分为 Mg3RE，具有

HCP 超结构，其晶体结构用 Strukturbericht 符号可表示

为 D019。β″相在合金中一般以盘状形貌析出，具有

Mg{2110} 惯习面，与 α-Mg 之间具有共格界面，取向

关系为[0001]β″//[0001]α和 (2110)  // (2110)
[89, 134]。β′

相的成分为 Mg7RE，具有正交结构。根据晶格常数 b

的不同，β′相可分为 β′-long 和 β′-short，两者的晶格常

数 a 均约为 Mg2a ， c  均约为 Mgc ，而 -longb  约为

Mg4 3a ， -shortb  约为 Mg2 3a [90]。β′相的晶格常数和

组成元素有关，析出形貌也会随体系的不同而发生变

化，在 Mg-Nd 和 Mg-Gd 体系中为透镜状，在 Mg-Y

体系中呈球状。β′相的惯习面通常为 Mg{2110} ，其与

α-Mg 之间的取向关系为[001]β″//[0001]α 和 (100)  // 

(1210)
[89, 134]。在 Mg-Nd 等体系中 β′相与 α-Mg 之间

为共格界面，而在 Mg-Y-Nd 等体系中 β′相与 α-Mg 之

间仅具有半共格界面[92]。 

    根据位错和析出相之间交互作用的不同，析出强

化机制可以分为两类：一是位错绕过第二相的绕过强

化机制，二是位错切过第二相的切过强化机制[135−136]。

一般情况下，当析出相与基体共格且尺寸较小时，切

过强化机制启动；而当析出相与基体具有非共格关系

或尺寸较大时，绕过强化机制启动。对于时效强化镁

合金，在时效处理初期，合金中存在弥散分布的细小

析出相，而且这些析出相与基体的错配度较小，此时

切过强化机制起作用；在时效后期，析出相颗粒尺寸

增大，或合金中的析出相转变为与基体之间存在较大

错配度的类型[137]，会导致绕过强化机制的启动。 

    NIE[89, 138]发展了适用于时效强化镁合金的绕过

强化机制公式，该公式包含了析出相与基体的取向关

系以及析出相的形状信息，可用于评估具有不同取向

和不同形状的析出相对镁合金基面滑移及{1012}孪

晶的临界分切应力(CRSS)的影响。绕过机制强化公式

的基本形式如式(9)所示：  
p

p
0

ln
2π 1

dGb

r


 
 


                        (9) 

 
式中： pτ 为 CRSS 强化增量；G 为镁基体的剪切模

量；b为滑移位错柏氏矢量的量级； 为泊松比；λ为

有效面内颗粒间距；dp 为颗粒平均面内直径；r0 为位

错核半径。通过将公式中的 λ和 dp替换为不同的形式，

可以用于研究不同取向以及不同形状析出相的绕过强

化效果。计算结果显示，柱面盘状析出相对基面滑移

及{1012}孪晶的强化效果均高于基面盘状析出相，而

且其长径比的增加可以提升 CRSS。对于 c a  锥面

滑移系，WANG 等[139]的计算表明，柱面盘状析出相

的强化效果同样大于基面盘状析出相。 
 

 

图 7  稀土镁合金中各种析出相的剪切模量[92, 131−132](a)，切过机制和绕过机制对强度的贡献[136](b)，具有较高强化效果的析

出相在基体结构中的析出位置[89](c) 

Fig. 7  Shear modulus of different precipitates[92, 131−132](a), contribution of dislocation shearing mechanism and bypassing 

mechanism on yield strength of Mg alloy[136](b), effective precipitation site in α-Mg with a near-continuous network of prismatic and 

basal precipitate plates[89](c) 
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    切过机制强化公式如式(10)所示， 

3/ 2

p
p

2
.

2

F

L b



    
 

                       (10) 

式中：Lp为颗粒中心的平均面内间距； 为镁基体的

位错线张力；F 为析出相抵抗位错切过抗力。图 7(b)

给出了两种机制对力学性能的贡献与颗粒尺寸的关

系。除析出相的取向、尺寸及形状外，切过强化机制

还与很多其它因素有关，如基体和析出相之间的界面

能、共格能、模量错配、析出相的层错能以及有序强

化等。NIE[89]通过计算发现，对于切过机制中的界面

强化部分，柱面盘状析出相的强化效果要远高于基面

盘状析出相以及球状析出相，所以最终提出析出相的

有效形式如图 7(c)所示。 

 

2.2  稀土镁合金的耐腐蚀性能 

    镁合金在应用于湿度较大或者生物体内环境时，

存在严重的电化学腐蚀问题，其主要原因是 Mg 的低

电极电位和疏松的腐蚀产物膜。而合金化是改善 Mg

耐腐蚀性能最常用的方法，其中稀土元素由于高活性

并能形成致密的氧化膜，用其改善镁合金耐蚀性能是

目前研究的热点。 

    当稀土原子固溶在 α-Mg 中时，合金在 NaCl 溶液

中的自腐蚀电位向正向偏移 50~150 mV 不等[140−142]。

SUDHOLZ 等 [142]认为这是由于固溶有稀土元素的

α-Mg 晶粒在热力学上更稳定；ESMAILY 等[140]指出，

自腐蚀电位的正移也可能是由于稀土的掺杂加快阴极

动力学过程，降低了阴极极化程度；但也有其他研究

者[143−145]认为机理为稀土元素参与并促进形成更稳定

的腐蚀产物膜。添加稀土元素有利于熔炼时与有害的

杂质元素如 Fe、Cu、Ni 等结合，生成难熔化合物成

渣，降低杂质元素含量[146]。总体而言，添加少量稀土

形成的单相镁合金的耐腐蚀性能往往较为优秀。但当

稀土含量超过固溶度极限后，析出 Mg-RE 相。Mg-RE

相的电势电位高于 Mg 基体导致基体腐蚀加剧，而固

溶处理可以提高其耐蚀性。CHANG 等[147]对 Mg-Nd

体系和LIANG等[148]对Mg-Gd-Y体系的研究都证实了

这一点，通过固溶处理减少阴极相实现了在 5%NaCl 

(质量分数)溶液中腐蚀速率分别降低 50%和 80%。在

模拟体液中，经过固溶前处理的挤压 Mg-Zn-Gd 合金

的腐蚀电流密度也降低了 30%~40%[145]。但 Mg-5Gd

和 Mg-4Nd 合金经过固溶处理后，相比双相铸态合 

金，其在 0.9%NaCl(质量分数)溶液中的腐蚀速率分别

发生了急剧上升和轻微下降 [149]。KUBÁSEK 和

VOJTĚCH[149]认为这分别与 Mg5Gd 的生成和 Mg12Nd

的减少有关。 

    通常铸态或变形镁合金中，通过固溶和时效形成

析出相提高镁合金的力学性能，即形成双相 α-Mg 与

Mg-RE 金属间化合物双相合金[150−151]。由于 Mg-RE

相普遍比 α-Mg 的自腐蚀电位更高，也即热力学更稳

定，所以对合金腐蚀行为的影响体现在正反两方面：

1) 与 α-Mg 构成电偶对并作为阴极相加速其阳极溶

解。这种现象在 Mg-Nd(Mg12Nd 相)[152]、Mg-La(Mg12La

相)、Mg-Ce(Mg12Ce 相)[153]、Mg-Gd(Mg5Gd 相)[149]和

Mg-Y(Mg24Y5 相)[154]等多种稀土镁合金中都有相关报

道。但实际上，Mg-RE 相的电势电位比 AZ 系列、AM

系列等商用镁合金中的 Mg17Al12、MgZn2 和 Al8Mn5

的要高一些[155](见图 8)，因此，稀土镁合金中的电偶 
 

 
图 8  镁合金及其金属间化合物在 0.1 mol/L NaCl 溶液和生理溶液中的腐蚀电位和腐蚀电流密度[141, 145, 156−163] 

Fig. 8  Corrosion potential and corrosion current density of Mg alloys or intermetallic compounds in 0.1 mol/L NaCl solution and 

Hank’s solution[141, 145, 156−163] 
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腐蚀通常比这些合金要轻微一些。2) 由于 Mg-RE 在

腐蚀介质中更高的稳定性，往往会起到腐蚀屏障的作

用，阻止电解质与内部基体接触从而抑制腐蚀向内部

扩展[164]。添加的合金元素越多，则第二相体积占比更

大，这一效应也就更明显。但 Mg-RE 相的增多会加强

电偶腐蚀的程度，导致合金整体耐蚀性下降[154, 165]。

从这两方面考虑，第二相的含量、微观分布、阴极效

率等特征都对镁合金的腐蚀行为起到重要影响。除此

之外，一些研究者也报道了 Mg-RE 相在腐蚀介质中会

生成较为稳定的氧化膜的现象[141]。但由于通常情况下

添加的稀土元素在 10%(质量分数)下，因此，形成的

Mg-RE 相的体积分数往往不超过 30%~40%，所以当

其在铸态合金晶界处形成网状共晶相时，即使其表面

生成稳定的氧化膜，也很难覆盖并保护整个合金表面。

对于铸态稀土镁合金来说，Mg-RE 相诱发的电偶腐蚀

往往主导合金表面的腐蚀过程。而在经过变形处理如挤

压的稀土镁合金中，大块的网状 Mg-RE 变形为弥散分

布的较小点状相，同时，α-Mg 晶粒也随之细化，因此

α-Mg 与 Mg-RE 相之间的电偶腐蚀由于阴阳极面积同

时降低会有所减轻[166]。此外，分散开来的点状相也会

在合金表面促进生成相对更均匀的腐蚀产物膜[167−169]。 

 

2.3  镁合金的储氢性能 

    镁合金作为储氢材料面临的瓶颈问题是吸放氢速 
 

 

图 9  Mg-Ni-Nd-H 体系构架图和金属间化合物(a)，热力学预测的富 Mg 角储氢容量分布图[63](b)， 3DAP 测定原位分解的

Nd4Mg80Ni8相中各成分的分布图[44](c)，NdH3−x与 Mg 界面结构和存在不同 H 空位时的能量[44](d)，H 原子在 MgH2 中扩散的

能量变化(e) 

Fig. 9  Mg-Ni-Nd-H system and its intermetallic compounds(a), hydrogen storage capacity distribution in Mg-rich corner predicted 
by thermodynamic database[63](b), composition distribution of elements in Nd4Mg80Ni8 alloy after in-situ decomposition determined 
by 3DAP[44](c), interface structure of NdH3−x and Mg and relative energies with different H atom vacancies[44](d), energy change for 

H atom diffusion between MgH2 and Mg interface(e) 
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率慢、放氢温度高和寿命短，通常采用添加一些活性

组元和细化颗粒等方法来改善其动力学性能和循环寿

命。Mg-RE 体系用于储氢合金主要由于其高的储氢容

量和 REHx作为活性形核基底促进 MgH2 的形核和氢

的吸收[37, 170]。最近，LI 等[43−44]提出了一种通过直接

氢化含 RE 元素的镁合金粉末原位形成 REHx-Mg- 

Mg2Ni 纳米复合物的新方法，可显著提高稀土镁合金

的吸放氢速率和循环寿命。ZHU 等 [42, 171−172]发现

CeH2.73-MgH2- Ni 和 YH2-Mg-Mg2NiH0.3展现了良好的

储氢动力学性能。铸态的 Mg80Ce18Ni2 合金是一种多

相合金，含有 57% CeMg3、29% Ce2Mg17、7% CeMg 和

5% CeMgNi4 (质量分数)[42]。 

    为了使原位生成的 REHx分布更加均匀，LUO 和

LI 等[140, 173−174]根据构建的 Mg-Ni-Nd-H 热力学数据库

计算该体系的相平衡，预测富 Mg 角的储氢容量，设

计了两种具有高容量和均匀组织的储氢合金(见图 9(a)

和(b))，其中 Nd4Mg80Ni8 展现出最优的储氢性能。计

算结算结果显示，富 Mg 角的合金氢化后都将分解为

NdH2、Mg 和 Mg2Ni，并据此提出了直接氢化单相

Mg-RE-Ni 中间合金制备 REHx-Mg-Mg2Ni 复合物的方

法。这在 Mg-Ni-Y 体系中也得到验证[174]，原位形成

的 YH2和 NdH2晶粒尺寸都小于 35 nm，并且弥散分

布于 Mg 和 Mg2Ni 基体中。进一步使用通过 3DAP 和

SR-PXRD 原位分析金属间化合物的原位分解机理  

为[44, 174]：由于 RE 元素与 H 的亲和力最强，首先生成

大量的纳米级 REHx 颗粒，使得金属间化合物分解为

REHx、 Mg 和 Mg2Ni( 见图 9(c)) 。设计的均质

YH2/NdH2-Mg-Mg2Ni 纳米复合物展现了优异的吸放

氢动力学，循环寿命长达 620[43]和 819[44]次。其主要

原因有两方面：其一，形成的纳米复合物内具有高密

度的晶界，成为 H 原子快速扩散的通道，提高了合金

的吸放氢速率；其二，NdH3−x与 Mg 界面处存在 H 的

能量势阱，相比较 H 在 MgH2中的扩散，更容易捕获

氢，并将 H 从 4b 位置沿着 [1 100] 方向传递到

NdH3−x/Mg 界面处的八面体间隙位置空位处[174]，促进

Mg 的吸氢(见图 9(d)和(e))。 

 

3  结语与展望 

 

    稀土镁合金的力学性能、耐蚀性能和储氢性能都

与合金中的金属间化合物种类、含量有关。析出相本

身的强度、颗粒尺寸以及与基体的界面关系影响其对

合金的强度贡献值；金属间化合物与基体的电位差决

定了合金的腐蚀性能；金属间化合物与氢的亲和力决

定了氢化物的类型和合金的储氢容量。稀土镁合金中

关键的金属间化合物包括 LPSO、 β″-Mg3RE 和

β′-Mg7RE 等，这些化合物的稳定性不仅与化合物的自

身结构相关，还与成分、温度有关。通过第一性原理

计算化合物的生成能 Estab，结合热力学相图计算分析

了 LPSO 稳定性和各相的存在区间，可设计具有特定

金属间化合物如 LPSO、Nd4Mg80Ni8 等物相的合金，

并预测合金的热物性。合金在固相转变中含量和尺寸

受动力学控制。稀土镁合金的气固相动力学研究揭示

了该系合金的反应控速环节和影响因素，结合热物性

计算和吸放氢动力学，已开发出了具有高容量、长寿

命的储氢合金。而由于镁合金析出过程的复杂性，目

前析出相析出过程的分析还较少。因此，构建稀土镁

合金体系的热物性数据库，结合动力学模型分析金属

间化合物的形核生长动力学过程，对开发高性能稀土

镁合金具有重要意义。 

    经过长期研究，研究者们总结出提升稀土镁合金

性能的关键是调控其中的金属间化合物和组织分布。

他们最初关注“冶金组织的遗传效应”，通过材料热

力学获得合金的相关系、相组成和含量、相转变驱动

力等热物理化学数据；然后，逐渐向动力学领域扩展, 

建立起以多元扩散相变模拟、形核析出模拟和相场模

拟结合的动力学计算方法。近年来，随着先进表征仪

器的不断涌现，研究者们发现界面对轻合金性能起着

极其重要的作用。因此，研究稀土镁合金中相及其界

面与性能的相关性未来仍然是开发高性能镁合金的重

要课题。基于大生产实况，将热/动力学集成计算与先

进试验技术相结合，从目标服役性能出发，“逆向”

设计稀土镁合金，有望提升稀土镁合金理性设计的科

学范式，并推进新工艺的快速实用化进程。 
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Relationships between key phases and their interfaces with  
properties in rare earth-magnesium alloys 
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Abstract: Magnesium alloys are one of the important materials to realize the lightweight of aerospace, transportation, 

civil construction, etc, and to alleviate the increasingly serious energy problems. In this paper, the rare earth-magnesium 

(RE-Mg) alloys were taken as the object. Focusing on the effect of key phases on the properties in multicomponent alloys, 

the intermetallic compounds and their stability in the RE-Mg system were thermodynamically analyzed, and then the 

recent phase transformation kinetic models as well as their applications in phase transformation mechanism analysis of 

RE-Mg alloys were reviewed. It discusses the effects of phase crystal structure and interface on the mechanical properties, 

corrosion resistance and hydrogen storage properties, and looks forward to the prospect and development directions of 

new type RE-Mg alloys designed by controlling the phase transformation of key phases and second phases.  

Key words: rare earth-magnesium alloys; intermetallic compounds; phase interfaces; thermodynamics; kinetics 
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