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摘  要：综述了镁−稀土合金在挤压、轧制和大塑性变形技术方面的研究进展，介绍变形温度、变形速度、

挤压比等对挤压材组织和力学性能的影响，发现通过变形工艺调控获得细晶或形成双峰分布晶粒可提高合

金的力学性能。概述了镁−稀土合金轧制变形的研究进展，发现通过工艺调控形成双峰分布晶粒或引入层

错可制备超高强镁合金，总结了等通道转角挤压、高压扭转和多向锻造对合金组织和力学性能的影响，发

现大塑性变形技术尤其是高压扭转技术是制备纳米级超细晶的有效方法，但大塑性变形技术的工艺相较于

挤压、轧制变形更复杂，成本更高，且制备的样品尺寸往往较小。最后，对镁−稀土合金塑性变形技术的

发展方向提出了建议。
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随着能源供应问题与环境问题日益突出，航空

航天、交通运输等领域对构件轻量化的需求越来越

迫切[1−2]。镁具有密度低、比强度高、比刚度高、

阻尼减振性能好等优点，在构件轻量化制造中具有

天然的优势，发展前景广阔[3−6]。然而，纯镁的强

度低，往往难以直接应用于结构件中[7]。研究发

现，向镁中添加稀土元素可显著提高合金的力学性

能，常见的添加元素有Gd、Y等。Gd、Y元素在

镁中均有较大的固溶度，且固溶度随温度的降低而

降低，具备时效强化的条件[8]。经时效处理后，可

形成盘状纳米级析出相，该相在棱柱面上呈三角分

布，能有效阻碍基面位错的运动，显著提升合金的

力学性能[9−10]。过去的几十年中，我国开发了一系

列性能优异的镁−稀土合金材料，并在航空航天等

领域获得了广泛的应用[11−13]。

相比铸造镁合金，变形镁合金的力学性能往往
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更为优异。例如，中南大学刘楚明团队通过挤压+

旋转模锻的变形方式成功制备出抗拉强度高达710 

MPa的Mg-Gd-Y-Zr合金[14]，其强度已达到了超高

强铝合金的水平。铸造镁合金在塑性变形过程中，

一些铸造缺陷可以被消除，粗大的第二相粒子也能

被破碎，可有效降低裂纹源[10]，提高合金的力学性

能。此外，镁合金为密排六方结构，在室温下仅基

面滑移和锥面孪生容易启动，塑性较差[15−16]。当温

度升高后，由于基面滑移、棱柱面滑移和锥面滑移

临界分切应力之间的差异降低[16−17]，可启动更多的

滑移系，有效协调合金的塑性变形，故镁合金的塑

性变形通常在高温下进行。由于镁合金层错能低，

在热变形过程中容易发生动态再结晶而使晶粒细

化。同时，由于镁合金Hall-Petch关系中K值较铝

合金的更高[18−20]，又可显著提升合金的晶界强化

效果。计算表明[9]，除时效强化外，晶界强化是

变形镁−稀土合金中最重要的强化机制。因此，

在过去的二十几年中，挤压[21−28]、轧制[29]、大塑

性变形[30−32]等塑性变形技术已广泛应用于镁−稀土

合金中，制备了大量具有微米级、亚微米级甚至

纳米级细晶的镁合金材料，获得了优异的力学

性能。

本文作者综述了近年来镁−稀土合金塑性变形

技术方面的研究进展，主要包括常规挤压、常规轧

制以及等通道转角挤压 (Equal channel angular 

pressing, ECAP)、高压扭转 (High pressure torsion, 

HPT)和多向锻造(Multi-directional forging, MDF)等

大塑性变形技术(Severe plastic deformation, SPD)，

重点关注了塑性变形对合金微观组织和力学性能的

影响，以期为高性能镁合金构件的制备提供参考。

1　常规挤压

挤压是工业上常用的塑性变形方式，变形区呈

三向压应力状态，有利于合金塑性的发挥，特别适

合于镁合金这类塑性较低的材料。近年来，镁合金

的挤压变形技术发展迅速，一系列强度超过 400 

MPa 的 Mg-RE 挤压变形镁合金被成功开发出来，

部分合金性能如表1所示[21−27, 33−43]。

挤压变形时的温度是影响镁合金性能的重要因

素。研究发现，随挤压温度升高，再结晶更容易发

生，再结晶体积分数增大[36, 38, 42]。HUANG等[38]采

用新型挤压模具针对开发的 JDBM-2.1Nd (Mg-

2.1Nd-0.2Zn-0.4Zr)合金在 250 ℃、280 ℃和 310 ℃

和340 ℃进行挤压，发现再结晶体积分数与温度呈

正相关关系，340 ℃发生了完全再结晶。随挤压温

度升高，合金的屈服强度降低，250 ℃获得了 541 

MPa的超高屈服强度。对高成分合金而言，挤压温

度对合金微观组织的影响更为复杂。当挤压温度太

低时，虽然能获得细小的晶粒，但会导致合金发生

动态析出，降低后续时效过程中的沉淀强化效果。

高温挤压又会导致晶粒粗大，降低晶界强化效

果[44]。基于此，近年来开发了差热挤压工艺(铸锭

预热温度和模具预热温度不同)，铸锭在高温预热

有助于限制析出，模具温度在低温预热，控制实际

挤压温度，有助于细化晶粒和避免表面裂纹。

RONG等[35]对Mg-15Gd-1Zn-0.4Zr合金的等温挤压

和差热挤压进行了对比研究。结果发现，差热挤压

样品在挤压过程中的降温比等温挤压的样品更快、

晶粒明显更细小。此外，差热挤压还可以通过改变

铸锭温度和模具温度，进而控制变形后的冷却速度

来调节长周期有序 (Long period stacking ordered, 

LPSO)结构的形成和数量，差热挤压样品中的

LPSO相只占3%，远低于等温挤压样品的25%。同

时，与等温挤压相比，差热挤压可以采用更高的铸

锭温度，产生更强的沉淀强化能力，时效后，差热

挤压样品的抗拉强度相较于等温挤压样品提高了

41 MPa，屈服强度提高了42 MPa。

挤压条件对合金的再结晶晶粒尺寸有显著的影

响。一般来说，Zener–Hollomon (Z)参数与动态再

结晶晶粒尺寸(dDRX)存在如下关系：

dDRX =AZ-n (1)

其中，

Z = ε̇ exp ( Q
RT ) (2)

ε̇ =
6D2

BvR ln ER

D3
B -D3

E

(3)

式中：A是常数；n是幂指数；Q是激活能；R是摩

尔气体常数；T是温度；ε̇是应变速率；DB是铸锭

直径；DE是挤压棒直径；vR是挤压速度；ER是挤

压比[45]。因此，由式(1)~(3)的计算可知，合金的动

态再结晶晶粒尺寸随着挤压速度的增大而减小。然

而，在实际研究中发现，随挤压速度增大，动态再

结晶晶粒的尺寸反而越大[39−40, 46]。这主要是由于采
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结晶晶粒的尺寸反而越大[39−40, 46]。这主要是由于采

3633



中国有色金属学报 2022 年 12 月

表1　强度超过400 MPa的挤压变形Mg-RE合金[21−27, 33−43]

Table 1　Extruded Mg-RE alloy with strength exceeding 400 MPa[21−27, 33−43]

Alloy

Mg-8Gd-4Y-Nd-Zr

Mg-5.5Gd-3.0Y-1.0Nd-1.0Zr

Mg-9.2Gd-4.4Y-1.0Zn-0.8Mn

Mg-11.5Gd-4.5Y-0.3Zr

Mg-9.16Gd-2.12Y-0.24La-

0.23Er-0.11Ho-0.64Zn-0.43Zr

Mg-12Gd-2Y-1Zn-Mn

Mg-8.3Gd-4.2Y-1.4Zn-1.1Mn

Mg-8Gd-1.2Zn-0.5Zr-0.5Ce

Mg-3.5Sm-2Yb-0.6Zn-0.4Zr

Mg-15Gd-1Zn-0.4Zr

Mg-8Gd-4Y-Mn-0.4Sc

Mg-11.5Gd-4.5Y-0.3Zr

Mg-2.1Nd-0.2Zn-0.4Zr

Mg-9Gd-3Y-1.5Zn-0.8Zr

Mg-13.25Y-4.87Zn-1.29Li

Mg-8Gd-4Y-Mn-0.4Sc

Mg-11.5Gd-4.5Y-1.5Zn-0.3Zr

Mg-Gd-Y-Zn-Al

Mg-7.5Gd-2.5Y-3.5Zn-0.9Ca-0.4Zr

Mg-13Gd

Processing condition

(520 ℃, 12 h)+extruded at 400 ℃(11.3︰1)+

(solution treatments, 0.5 h)+aged at 225 ℃

Extruded at 400 ℃(16︰1, 30 mm/min)+

aged at (225 ℃, 12 h)

(500 ℃, 8 h)+(525 ℃, 4 h)+(pre-aged at

225 ℃, 110 h)+extruded at 420℃(11︰1)

(520 ℃, 48 h)+extruded at 450 ℃

(20︰1, 0.1 mm/s)+aged at 200℃

(500 ℃, 10 h)+extruded at 360 ℃

(7︰1, 0.1 mm/s)+aged at 200 ℃

(515 ℃, 10 h)+(495 ℃, 4 h)+extruded

at 495 ℃ (6.25︰1, 0.5 mm/s)+aged at 200℃

As extruded+aged at (200℃, (0−250 h))

Extruded at 360 ℃(7︰1)+aged at (200 ℃, 64 h)

(525 ℃, 2 h)+(515 ℃, 4 h)+extruded at 300 ℃

(6.5︰1, 0.3 mm/s)+aged at 200 ℃

(500 ℃, 2 h)+(520 ℃, 12 h)+extruded (billet at

490 ℃, mold at 370 ℃, 9︰1)+aged at 200 ℃

(520 ℃, 18 h)+extruded at 400 ℃ (10:1, 0.1 mm/s)

(520 ℃, 48 h)+extruded at 450℃ (10:1, 0.1 mm/s)

(540 ℃, 10 h)+extruded at 250 ℃ (9:1)

(530 ℃, 5 h)+extruded at

400 ℃ (15:1)+aged at 200 ℃

(500 ℃, 35 h)+extruded at 350 ℃ (25:1)

(520 ℃, 18 h)+extruded at 400 ℃

(520 ℃, 48 h)+extruded at 450 ℃

(520 ℃, 14 h)+extruded at 420 ℃

(0.2−0.3 mm/s)+aged at 200 ℃

Extruded at 400 ℃(10︰1, 0.1 mm/s)

(510 ℃, 24 h)+extruded at 320 ℃

(4︰1, 0.2 mm/s)+aged at 200 ℃

250 ℃

280 ℃

0.1 m/min

0.3 m/min

1 mm/s

0.1 mm/s

(10︰1)

(22︰1)

(10︰1)

(20︰1)

(10︰1)

(22︰1)

UTS/

MPa

419

490(UCS)

455

483

490

509

538

461

451

461

406

412

−
−

446

407

479(UCS)

632(UCS)

406

425

420

424

417

440

405

508

YS/

MPa

321

325

382

423

481

427

−
458

449

380

337

346

541

462

371

325

312

430

337

352

356

371

295

328

345

470

EL/

%

2.6

8.9

11

2.2

2.1

5.1

13.1

5.5

4.9

2.7

10.8

7.5

3.7

4.9

2.1

2.1

26

20.2

10.8

10.6

7.6

7.2

6.5

7.0

8.8

2.5

Ref.

[21]

[22]

[23]

[24]

[25]

[26]

[27]

[33]

[34]

[35]

[36]

[37]

[38]

[39]

[40]

[36]

[37]

[41]

[42]

[43]

UTS: Ultimate tensile strength; YS: Yield strength; EL: Elongation; UCS: Ultimate compressive strength.
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用高速挤压时，快速的塑性变形和摩擦会产生大量

的热导致温度升高，使再结晶晶粒尺寸增加。LIU

等[40]比较研究了Mg89Y4Zn2Li5合金在 1 mm/s和 0.1 

mm/s挤压后的微观组织和力学性能，发现挤压速

度的降低显著限制了动态再结晶晶粒的长大，1 

mm/s和 0.1 mm/s挤压样品的晶粒尺寸分别为 4.51 

μm和1.15 μm。从力学性能来看，1 mm/s挤压的合

金，抗压强度为 479 MPa，屈服强度为 312 MPa；

而 0.1 mm/s 挤压的合金，抗压强度提高到 632 

MPa，屈服强度提高到430 MPa。降低挤压速度显

著提升了合金的压缩强度。因此，为获得优异的力

学性能，镁合金通常采用低速挤压。LI等[43]对Mg-

13Gd合金的研究表明，当采用 0.2 mm/s的速度挤

压时，铸锭的实际变形温度不会上升太多，有利于

获得较细的动态再结晶晶粒。

挤压比是影响合金微观组织和力学性能的另一

重要因素。研究发现，随挤压比增大，动态再结晶

晶粒的体积分数增大，变形晶粒的体积分数减少。

大的挤压比提高了应变量和析出相的数量，促进了

动态再结晶，使晶粒细化[36−37, 42, 47]。此外，随着挤

压比的增大，织构强度也降低，这是由具有强织构

的变形晶粒体积分数降低所致[36−37]。因此，力学性

能通常随挤压比的增大而得到改善，例如，YANG

等[36]制备的Mg-Gd-Y-Mn-Sc合金，挤压比为10时，

合金的抗拉强度和屈服强度分别为406 MPa和337 

MPa，而挤压比为20时合金的抗拉强度和屈服强度

分别提高至425 MPa和352 MPa。然而，最近的研

究表明，小挤压比也能获得优异的力学性能。LI

等[43]对Mg-13Gd合金以 4的挤压比进行了挤压(见

图1)，由于挤压比较小变形不足，获得了变形粗晶

粒和再结晶细晶粒构成的双峰分布组织，变形晶粒

的体积分数约 85%。变形晶粒因其强烈的基面织

构，产生了织构强化，改善了合金的强度，获得了

388 MPa的抗拉强度。时效后形成了大量的纳米级

析出相进一步提升了强度，获得了508 MPa的超高

强度，合金的强化机制由通常的细晶强化和沉淀强

化转变为织构强化和沉淀强化。

挤压变形后进行固溶处理对合金的微观组织和

力学性能也具有重要的影响。TANG 等[21]对 Mg-

8Gd-4Y-Nd-Zr合金在挤压后进一步进行了固溶处

理，发现450 ℃和475 ℃固溶处理后，在挤压过程

中形成的Mg5.05RE析出相部分溶入了基体中。而经

500 ℃和520 ℃固溶后，析出相大量减少甚至完全

溶入了基体，但由于温度过高发生了晶粒的长大，

降低了合金的变形能力。同时，经T6处理后，析

出相的存在改变了基面滑移和锥面孪生临界分切应

力的相对大小，使孪生更容易发生，导致合金过早

断裂，使强度降低。475 ℃固溶的样品时效后获得

了较优的性能，抗拉强度为419 MPa。

由上述分析可知，挤压变形是制备超高强度

Mg-RE合金的方法之一，调整变形工艺能改善挤压

材的力学性能。低温挤压能显著抑制再结晶晶粒的

长大，但较低的挤压温度容易导致合金开裂，故差

热挤压是实现晶粒细化和避免开裂的最佳方式。低

速挤压能控制铸锭的温升，获得细小的再结晶晶

粒，但存在生产效率低的缺点。大挤压比能有效细

化晶粒，而小挤压比也可通过形成双峰分布晶粒而

使合金强化，但也分别存在能耗高和工艺适用范围

窄的缺点。

图1　挤压Mg-13Gd合金的双峰分布 IPF图和极图[43]

Fig. 1　IPF map(a) and pole figure(b) of bimodal distribution microstructure of extruded Mg-13Gd alloy[43]
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2　常规轧制

轧制变形是镁合金常用的常规变形方式之一，

是制备镁合金板材很有效的变形方式。镁合金通过

轧制变形可以不同程度地细化铸造镁合金中的粗大

晶粒，提升合金的强度。近几年，研究人员通过控

制变形条件制备了一系列强度大于400 MPa的Mg-

RE合金(见表2[29, 48−52])。

镁合金轧制变形时的变形量对合金的微观组织

和力学性能有显著影响。研究发现，镁合金轧制变

形时，随着变形量的增大，合金的动态再结晶体积

分数增大，晶粒尺寸显著细化[49, 53−55]。孪晶的演变

也与变形量有关，研究发现，变形量较低时，合金

内部形成大量的拉伸孪晶以及少量的压缩孪晶和二

次孪晶[53, 55]。随着变形量的增大，拉伸孪晶的数量

逐渐减少，而压缩孪晶和二次孪晶的数量增多，轧

制变形量的增加有利于二次孪晶的形成[55]。

轧制变形时进行道次间的热处理对合金也有影

响。先前的研究表明，退火处理会使合金发生软

化[56]。然而刘栩东等[50]发现，Mg-10Gd-3Y-0.3Zr在

轧制变形时引入了形变孪晶，低温退火处理具有形

变孪晶的合金可以显著提高合金的抗压强度，这是

因为退火时溶质原子对孪晶界起钉扎作用，因此具

有更大的变形抗力[50]，最终获得了424 MPa的抗压

强度。此外，轧制道次间的中间退火处理可以诱发

再结晶[57]，轻微的变形都会使合金发生再结晶

行为。

近年来，研究人员还通过形成双峰分布晶粒或

引入层错制备了超高强度的轧制板材。XU等[52]采

用大道次压下量(30%~45%)制备了Mg-8.2Gd-3.8Y-

1.0Zn-0.4Zr轧制板材，形成了变形粗晶粒和再结晶

细晶粒共存的双峰分布组织，获得了优异的力学性

能，室温抗拉强度达到 517 MPa，屈服强度达到

426 MPa，伸长率为 4.5%。 JIAN 等[48] 发现 Mg-

表2　强度超过400 MPa轧制变形后Mg-RE合金的力学性能[29, 48−52]

Table 2　Mechanical properties of rolled Mg-RE alloy with strength exceeding 400 MPa[29, 48−52]

Alloy

Mg-11Gd-2Ag

Mg-8.5Gd-2.3Y-1.8Ag-0.4Zr

Mg-13Gd-4Y-2Zn-0.6Zr

Mg-10Gd-3Y-0.3Zr

Mg-9Y-6Zn

Mg-8.2Gd-3.8Y-1.0Zn-0.4Zr

Processing condition

(500 ℃, 24 h)+rolled at 470 ℃ (50%)+

aged at 200 ℃

(500 ℃, 12 h)+rolled at 450 ℃ (50%−88%)

(520 ℃, 12 h)+rolled at 450 ℃ (89%, 94%)

(510 ℃, 6 h)+rolled at 450 ℃ (75%)

Rolled at room temperature

(510 ℃, 12 h)+rolled at 400 ℃ (96%)+

aged at 200 ℃

UTS/

MPa

435

600

415

424

−
517

YS/

MPa

393

575

301

−
460 (CYS)

426

EL/

%

5.2

5.2

9.91

−
−

4.5

Ref.

[29]

[48]

[49]

[50]

[51]

[52]

UTS: Ultimate tensile strength; YS: Yield strength; EL: Elongation; CYS: Compressive yield strength.

图2　Mg-8.5Gd-2.3Y-1.8Ag-0.4Zr合金不同变形量时的层错密度[48]

Fig. 2　Stacking fault density of Mg-8.5Gd-2.3Y-1.8Ag-0.4Zr alloy at different strains[48]: (a) 50%; (b) 70%; (c) 88%
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8.5Gd-2.3Y-1.8Ag-0.4Zr合金在 30%~50%的变形量

之间存在一个过渡阶段，变形机制由位错滑移过渡

为层错的协调作用。随着变形量从 50% 增加到

88%，合金中的层错密度不断增大(见图2[48])。高密

度的层错可有效阻碍位错的运动，从而提高合金的

强度，最终使合金获得了 600 MPa的超高抗拉强

度，这也是迄今为止所报道的强度最高的镁合金轧

制样品。

常规轧制制备超高力学性能镁−稀土合金板材

的工艺关键在于采用大的道次变形量形成双峰分布

晶粒，对铸锭质量和合金塑性变形能力要求极高，

适用范围受到一定的限制。引入层错也是制备超高

力学性能轧制板材的有效方法，但报道极少，可能

需要在特定成分的合金中才能实现。

3　大塑性变形

3.1　等通道转角挤压

等通道角挤压(ECAP)技术往往显示出比传统

变形工艺更为显著的晶粒细化效果，可以获得纳米

级别的晶粒[58]，是目前发展最迅速的制备块状全致

密超细晶(Ultra-fine grain, UFG)材料的大塑性变形

(SPD)技术。已有大量研究表明，镁合金通过等通

道转角挤压变形技术可以实现强度的提高以及塑性

的增强[59−60]。近年来，研究人员对Mg-Y系、Mg-

Gd-Ag、Mg-Gd-Y系进行了大量的研究，部分强度

超过400 MPa的Mg-RE合金如表3所示[61−71]。

向Mg-Y合金中添加Zn元素后，在铸态合金中

可形成18R-LPSO相，该相富Y和Zn元素，通常呈

网络状结构[61−62, 72]或板条状结构[63]。在挤压过程

中，18R-LPSO相将由初始态的板条状逐渐发生弯

曲和扭折[61, 64]，进而产生裂纹并破碎[62−63, 72−73]。扭

折的 18R-LPSO 相可通过粒子激发形核 (Particle 

stimulated nucleation, PSN)机制促进动态再结晶而

产生细晶强化，18R-LPSO相本身也可有效阻碍位

错运动使合金强化。当破碎成颗粒后，细小的颗粒

也可以强化合金[63]。然而，完全破碎的 18R-LPSO

相颗粒可能会降低合金表面膜的保护作用导致耐腐

蚀性降低[72]。除此之外，在挤压过程中还会析出层

状14H-LPSO相，该相可以阻碍晶界的移动，抑制

晶粒长大[61]。合金成分对Mg-Y-Zn合金的力学性能

具有显著的影响，随着Y元素和Zn元素含量的增

加，合金的强度先增加后降低，当合金成分为 Mg-

4Y-2Zn时，经 16道次挤压后，获得了优异的力学

表3　等通道转角挤压后强度大于400 MPa Mg-RE合金的力学性能[61−71]

Table 3　Mechanical properties of Mg-RE alloy with strength greater than 400 MPa after equal channel angular pressing[61−71]

Alloy

Mg-4Y-2Zn

Mg-2Y-1Zn

Mg-8Y-4Zn

Mg-4Y-2Zn-0.04Sr

Mg-10.6Gd-2Ag

Mg-10Gd-2Y-1.5Zn-0.5Zr

Mg-10Gd-4Y-1.5Zn-0.5Zr

Mg-10Gd-6Y-1.5Zn-0.5Zr

Processing condition

ECAP at 360 ℃ (5 mm/min,16 passes)

ECAP at 350 ℃ (5 mm/min,16 passes)

ECAP at 350 ℃ (5 mm/min,12 passes)

ECAP at 330 ℃ (2 mm/min, 4 passes)

(500 ℃, 24 h)+ECAP at 300 ℃

(3.5 mm/s, 8 passes)

(500 ℃, 24 h)+ECAP at 350 ℃+aged at 200 ℃

(3 mm/s, 8 passes)

(500 ℃, 24 h)+ECAP at 350 ℃+aged(8 passes)

(500 ℃, 24 h)+ECAP at 350 ℃+

aged at 200℃ (3 mm/s, 8 passes)

ECAP at 360 ℃ (5 mm/min, 8 passes)

ECAP at 360 ℃ (5 mm/min, 16 passes)

ECAP at 360 ℃ (5 mm/min, 8 passes)

UTS/

MPa

611 (UCS)

446 (UCS)

530 (UCS)

408

408.4

460.3

502

460.3

518 (UCS)

548.2 (UCS)

537 (UCS)

YS/

MPa

−
−
−
−

319.5

396.4

409

396.4

263

300

361

EL/

%

20.1

16.5

17.1

5.1

18.2

8.9

8.8

8.9

21.6

19.1

17.0

Ref.

[61]

[62]

[63]

[64]

[65]

[66]

[67]

[68]

[69]

[70]

[71]

UTS: Ultimate tensile strength; YS: Yield strength; EL: Elongation; UCS: Ultimate compressive strength.
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性能，其抗压强度可达到611 MPa，最大压缩率可

达到20.1%[61]。通过添加Sr元素[64]，对Mg-Y-Zn合

金进行成分优化后，也获得了良好的效果。Mg-

4Y-2Zn-0.04Sr 合金在 330 ℃进行 4 道次 ECAP 后，

获得了408 MPa的抗拉强度。

Mg-Gd系合金具有显著的时效硬化效果。研究

表明，Mg-Gd 系合金通常在棱柱面上形成 β′相，

添加Ag元素后，会同时在基面上形成纳米级的 γ″

相，进一步提高合金的强度。马爱斌课题组[66−67]对

Mg-10.6Gd-2Ag合金的等通道转角挤压进行了系统

的研究，发现该合金在350 ℃条件下变形时可显著

细化合金晶粒，同时伴随着颗粒状 β(含 Ag 的

Mg5Gd相)的析出，时效后出现了大量 γ″和β′沉淀，

导致强度提高，沿ED方向的抗拉强度和屈服强度

为 502 MPa 和 409 MPa[67]。当进行 8 道次挤压后，

合金的晶粒尺寸可细化至 2 μm以下，但继续增加

挤压道次对合金的晶粒细化效果并无影响，反而会

引起 β相的长大，导致纳米级沉淀相 β′和 γ″相减

少，使合金强度降低[68]。挤压温度是影响合金微观

组织的另一关键因素，当挤压温度降低到 300 ℃

时，由于温度较低，难以发生完全动态再结晶，形

成了变形晶粒和再结晶细晶粒构成的混晶组织，但

再结晶晶粒的尺寸较 350 ℃挤压条件下更低，为

0.76 μm。变形晶粒中高的位错密度使其强化，再

结晶晶粒又可在变形中储存大量的位错，使合金强

度和塑性协同提高，并表现出各向同性[65]。

近年来，LIU 等[69−71]对 Mg-Gd-Y-Zn-Zr 合金

ECAP变形进行了大量的研究。研究发现，Y元素

含量对合金的微观组织具有重要的影响，当Y含量

为 2%时，铸态合金由 α-Mg、Mg3(Gd，Y，Zn)和

14H-LPSO相组成；当Y含量增加到 4%时，开始

出现富Y相；当Y含量继续增加到6%时，合金中

产生了Mg24Y5相、富Y相和18R-LPSO相，但未出

现Mg3(Gd，Y，Zn)。随着 ECAP的进行，Y含量

为2%和4%合金中的Mg3(Gd，Y，Zn)被破碎成颗

粒，不同Y元素含量合金中的14H-LPSO结构在变

形过程中的演变规律则不尽相同。在Y含量为 2%

的合金中，14H-LPSO相仅发生弯曲，说明其塑性

较好，14H-LPSO相片层内塞积了大量位错，可以

有效阻止位错运动。当Y含量为4%时，14H-LPSO

相先发生弯曲并最终被细化成颗粒，细化形成的粒

子可通过粒子激发形核(PSN)机制促进 DRX 的发

生[74]。当Y含量为 6%时，Mg24Y5相破碎成颗粒，

18R-LPSO部分发生弯曲和扭折，部分发生破碎后

与 Mg24Y5破碎颗粒混合在一起阻碍了位错运动，

进而促进动态再结晶；在 Y 含量为 6% 合金的

ECAP过程中，还析出了 14H-LPSO片层。破碎的

Mg24Y5颗粒和LPSO相因其更高的硬度和模量，对

合金有增强作用。此外，变形道次还会影响合金的

相转变，当4%Y的合金经过16道次挤压后，可直

接析出 γ′相，而在低于16道次时并未观察到该相。

γ′相对合金强度的提升被认为优于LPSO相，因此，

合金获得了548 MPa的抗压强度[70]。先前的研究表

明，Mg-Gd-Zn合金中沉淀相的析出序列为：过饱

和固溶体(Super-saturated solid solution, SSSS)→γ″

(Mg70Gd15Zn15)→ γ′(MgGdZn)→ γ(Mg12GdZn)”[75]。

然而，在该研究中，γ′相是从基体中直接析出，γ′

相的形核和长大需要热激活，虽然360℃的挤压温

度高于合金通常的时效温度，但是挤压一个道次的

时间太短，所以在道次较少时无法提供 γ′相生成所

需要的能量，而经过 16道次挤压后，可累积足够

的能量促使其析出。

等通道转角挤压能提供强烈的剪切，有效细化

晶粒和合金中的LPSO相，获得较为优异的力学性

能，但往往需要进行8道次以上的变形，导致制备

工艺较复杂，成本较高，且该方法制备样品的尺寸

往往有限。

3.2　高压扭转

细化晶粒是获得高强度镁合金的有效方法之

一。高压扭转(High pressure torsion, HPT)技术被认

为是最能细化镁合金晶粒，制备超细晶晶粒和纳米

晶的最有效的大塑性变形技术[76]。近年来，研究人

员通过高压扭转制备了一系列硬度超过 110 HV或

1100 MPa的Mg-RE合金(见表4[77−89])。

近年来，SUN等[77−83]采用高压扭转的变形方法

对Mg-Gd-Y-Zn-Zr合金进行了系统的研究，研究发

现，HPT对合金的晶粒具有显著的细化作用，随着

HPT 圈数的增加，可以将合金的晶粒细化至 100 

nm以下，获得超细的纳米级晶粒，样品的最高硬

度可达到156 HV。

SUN等[77−78, 82]分别对铸态和固溶态Mg-8.2Gd-

3.8Y-1.0Zn-0.4Zr合金进行了HPT变形，并研究了

固溶态样品HPT后的时效行为。研究表明，铸态合
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金在HPT变形后晶粒被细化至55 nm。此外，HPT

处理在合金中引入了大量的位错。纳米晶粒、高密

度位错和Mg3(Gd，Y)颗粒导致合金的硬度达到了

115 HV[77]。HPT前进行固溶处理可使合金获得更

显著的晶粒细化效果，晶粒尺寸减小到48 nm，且

增强了溶质−位错/位错−位错的相互作用，提高了

位错密度，硬度达到 126 HV[78]。ČÍŽEK等[85]也发

现合金固溶后经HPT变形可以引入大量位错，这些

位错互相缠结分布在基体中，使Mg-22Gd的合金

硬度达到了 145 HV。HPT引入的大量晶界和位错

有利于合金元素的扩散，可加速合金的时效过程。

与通常的时效工艺相比，HPT合金所需的时效温度

更低，到达峰值所需的时间更短[82, 84, 86, 89]。例如，

Mg-Gd合金通常的时效析出序列为“过饱和固溶体

(Super-saturated solid solution, SSSS)→β″→β′→
β1→β”[75, 90]，而HPT处理的Mg-8.2Gd-3.8Y-1.0Zn-

0.4Zr合金在200 ℃时效时，未观察到亚稳相生成，

直接形成了平衡相β相。当在120 ℃(远低于常规时

效温度：200~250 ℃)时效 12 h 后，即达到了 145 

HV的峰值硬度[82]。

第二相对镁合金的塑性变形过程具有显著的影

响，SUN等[79−80]分别通过时效处理和固溶后的冷却

工艺调控，在Mg-8.2Gd-3.8Y-1.0Zn-0.4Zr合金中引

入了纳米级和微米级第二相。研究表明，纳米级析

出相β′(Mg7RE)有助于晶粒细化，能够在变形过程

中抑制位错运动，16圈后晶粒细化至33 nm。微米

级14H-LPSO相在变形过程中发生扭折，在扭折带

附近累积的大量位错可为动态再结晶提供能量，晶

粒细化优先发生在片状14H-LPSO附近，获得了52 

nm的超细晶(见图3[79])。显然，与微米级第二相相

比，纳米级第二相对晶粒的细化效果更为明显。随

着变形的进行，纳米级和微米级第二相将逐步溶入

基体并形成过饱和固溶体，提供固溶强化效果。

SUN 等[83]对固溶+时效+HPT 工艺制备的样品在

表4　HPT变形后硬度超过110 HV或1100 MPa的Mg-RE合金[77−89]

Table 4　Mg-RE alloy with hardness exceeding 110 HV or 1100 MPa after HPT[77−89]

Alloy

Mg-8.2Gd-3.8Y-

1.0Zn-0.4Zr

Mg-4.97Sm-0.84Ca

Mg-22Gd

Mg-4.09Y-2.41Nd-

2.14Gd-0.56Zr

Mg-11Y

Mg-3.56Y-2.20Nd-0.47Zr

Processing condition

HPT at ambient temperature (1 r/min)

(510 ℃, 12 h)+HPT at ambient temperature (1 r/min)

(510 ℃, 12 h, furnace cooling)+HPT at

ambient temperature (1 r/min)+annealed at (400 ℃, 1 h)

(510 ℃, 12 h)+pre-aged at (200 ℃, 48 h)+

HPT at ambient temperature (1 r/min)

(510 ℃, 12 h)+HPT at ambient temperature (1 r/min)+

annealed at 573 K/0.5 h

(510 ℃, 12 h)+HPT at ambient temperature (1 r/min)+

aged at (120 ℃, 12 h)

(510 ℃, 12 h)+pre-aged at (200 ℃, 48 h)+

HPT at ambient temperature (1 r/min)+aged at 120 ℃

(530 ℃, 8 h)+HPT at room temperature (1 r/min)+

aged at (125 ℃, 8 h)

(530 ℃, 5 h)+HPT at room temperature

(510 ℃, 12 h)+HPT at ambient temperature (1 r/min)+

aged at (120 ℃, 22 h)

(500 ℃, 12 h)+HPT at room temperature (1.5 r/min)

(525 ℃, 8 h)+HPT at room temperature (1 r/min)+

aged at (200 ℃, 1 h)

(525 ℃, 8 h)+HPT at room temperature (1 r/min)+aged at 200 ℃

Hardness

115 HV

126 HV

128 HV

134 HV

136 HV

145 HV

156 HV

145 HV

146 HV

138 HV

135 HV

1411 MPa

1400 MPa

Ref.

[77]

[78]

[79]

[80]

[81]

[82]

[83]

[84]

[85]

[86]

[87]

[88]

[89]
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120 ℃进行了再时效，使硬度进一步提升，获得了

156 HV的超高硬度。

SUN等[81]采用固溶+HPT的工艺制备了晶粒尺

寸为 48 nm的超细晶，并研究了合金的退火行为。

当在 473 K、573 K退火时，可在晶界附近产生大

量的溶质偏析和团簇，且晶粒尺寸基本保持不变；

随退火温度继续升高，晶粒发生明显长大并析出平

衡相 β(Mg5RE)，β相的析出消耗了溶质原子，使

晶界处的溶质偏析明显减少，导致硬度降低。在

573 K 退火时合金的力学性能最为优异，硬度为

136 HV，超细的晶粒、大量的溶质偏析及团簇是

合金具有较高硬度的原因。

镁−稀土合金的高压扭转变形主要集中在Mg-

8.2Gd-3.8Y-1.0Zn-0.4Zr合金，其他合金研究较少。

通过高压扭转变形，可将晶粒尺寸显著细化至纳米

级，并引入高密度位错。通过调控工艺还可引入大

量第二相使合金强化，但采用该方法所制备的样品

尺寸受到了极大的限制，难以用于制备大型结

构件。

3.3　多向锻造

多向锻造技术(MDF)在镁合金领域应用广泛，

相比其他的SPD技术，多向锻造技术的成本低且可

以适用于大型工业金属产品，设备和操作方法简

单。近年来，研究人员采用多向锻造变形开发出了

强度超过 350 MPa或是硬度超过 150 Hv的Mg-RE

合金(见表5[30−32, 91−97])。

MDF时，温度是影响合金的重要因素。锻造

温度低，塑性变形能力差，合金容易开裂。此外，

温度太低导致合金出现动态析出，消耗了稀土元

素，降低了时效强化效果[98]。锻造温度升高，发生

动态再结晶，使合金的变形能力提升，可防止裂纹

出现。LIU 等[95]对 Mg-8Gd-3Y-0.4Zr 合金在 230~

480 ℃进行自由多向锻造后发现，高于380 ℃时由

图3　微米级第二相在高压扭转过程中的演变过程示意图[79]

Fig. 3　Schematic diagram of evolution process of micron-second phase during high pressure torsion[79]
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于滑移系增多和动态再结晶的软化效应，明显提高

了合金的可锻性。然而锻造温度过高，或是每道次

间重新加热至初始锻造温度，会引起晶粒长大，导

致合金强度降低[93, 99]。为此，研究者们开发了降温

锻造工艺。例如，DONG等[91]对Mg-13Gd-4Y-2Zn-

0.5Zr合金在480~420 ℃进行降温锻造，获得了4.0 

μm的细晶粒；合金的抗拉强度、屈服强度和伸长

率分别达到 357 MPa、294 MPa和 18.1%；时效后

进一步提升到 399 MPa、308 MPa和 14.1%。这是

由于初始阶段的高温诱发动态再结晶，随后的低温

变形阶段，抑制了再结晶晶粒的长大，从而可以获

得细小的晶粒组织。

由于镁合金塑性变形能力差，多向锻造变形时

通常采用低的应变速率。相比于低应变速率多向锻

造，高应变速率多向冲击锻造 (Multi-directional 

impact forged, MDIF)具有更高的锻造效率，有利于

锻件的大规模生产[100−101]。此外，高应变速率多向

锻造对合金的晶粒细化机制和织构有显著的影

响[92, 102−103]。研究发现，高应变速率下进行多向锻

造变形，晶粒细化发生在两个阶段。第一阶段，刚

开始变形时的应变速率太大，原子扩散和位错的运

动短时间内的无法发生，孪晶被激活。且由于

{101̄2}拉伸孪晶的临界分切应力低，因此，激活的

几乎主要是{101̄2}拉伸孪晶。该阶段的晶粒细化主

要是孪晶细化，这些孪晶将初始粗晶粒分割，晶粒

尺寸显著下降，同时，初始粗晶的晶粒间也有少量

的不连续动态再结晶晶粒，也有助于细化晶粒；继

续变形时，由于应变的积累，位错滑移成为主要的

变形机制，发生动态再结晶，因此，第二阶段的晶

粒细化主要是再结晶细化机制[92, 102−105]。高应变速

率多向锻造对合金的织构也有影响。先前的研究表

明，由于孪晶和基面滑移的存在，镁合金在变形时

会形成强基面织构[106]。然而之后的研究发现，高

应变速率多向锻造后的合金主要呈随机的非基面弱

织构分布。这是由于高应变速率多向锻造每道次的

应变小，加上锻造方向的改变抑制了强基面织构的

形成，且在随后的动态再结晶阶段继续形成更细的

随机取向晶粒，因此，整体织构强度弱[92, 102−103, 105]。

表5　MDF变形制备的Mg-RE合金的力学性能[30−32, 91−97]

Table 5　Mechanical properties of Mg-RE alloys prepared by MDF deformation[30−32, 91−97]

Alloy

Mg-6Gd-3Y-1.4Zn-0.4Zr

Mg-8.0Gd-3.7Y-0.3Ag-0.4Zr

Mg-4.9Gd-3.2Y-1.1Zn-0.5Zr

Mg-13Gd-4Y-2Zn-0.5Zr

Mg-9.02Gd-4.21Y-0.48Zr

Mg-13Gd-4Y-2Zn-0.6Zr

Mg-13Gd-4Y-2Zn-0.5Zr

Mg-8Gd-3Y-0.4Zr

Mg-5.95Gd-3.21Y-0.83Zn-

0.32Ag-0.44Zr

Mg-13Gd-4Y-2Zn-0.5Zr

Processing condition

(510 ℃, 24 h)+forged at 480 ℃+

aged at (200 ℃, 26 h)

(525 ℃, 7 h)+forged at 475 ℃+

aged at (200 ℃, 40 h)

(510 ℃, 24 h)+forged at 500 ℃+

aged at (200 ℃, 78 h)

(520 ℃, 16 h)+forged at 440 ℃

(525 ℃, 10 h)+forged at 450 ℃+Aged

(520 ℃, 16 h)+forged at 480 ℃

(520 ℃, 16 h)+forged at (480−420 ℃,

temperature of each pass is reduced by 20 ℃);

annealed at 480 ℃ between passes

(500 ℃, 9 h)+forged at 430 ℃

(480 ℃, 8 h)+(510 ℃, 24 h)+forged at 480 ℃

(9 passes)+forged at 460 ℃ (9 passes)

(520 ℃, 16 h)+forged at 480 ℃ (1 passes)+

forged at 430 ℃ (3 passes)

UTS/

MPa

431

448

390

399

365

416

405

353

364

Microhardness(HV)

157 HV

YS/

MPa

392

391

331

308

—

342

305

276

295

EL/

%

8

3.9

9.1

14.1

—

4.12

13.1

9.25

4.8

Ref.

[32]

[31]

[30]

[91]

[92]

[93]

[94]

[95]

[96]

[97]

UTS: Ultimate tensile strength; YS: Yield strength; EL: Elongation.
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此外，丁宁等[104]发现Mg-8Gd-1Er-0.5Zr合金高应

变速率多向锻造时，由于晶粒定向形核−选择长大

以及特殊受力条件下晶粒的连续旋转，导致最终形

成了双峰织构。

在多向锻造道次间引入退火和预固溶工艺，可

进一步优化合金的组织和性能。镁合金塑性变形

时，均匀的微观组织有利于获得良好的强度。

DONG等[94]提出每道次间进行退火处理的高低温循

环MDF变形，发现每道次后的退火处理可以通过

静态再结晶(SRX)机制使合金的组织变得均匀。1

道次只发生了部分动态再结晶，在退火后组织变得

均匀，可认为是等轴晶粒；2道次后，析出了颗粒

和板状的Mg5(Gd,Y,Zn)，退火后大部分Mg5(Gd,Y,

Zn)被溶解；随后继续变形，最终获得了均匀的组

织，晶粒细化至5.2 μm。DONG等[97]在每道次前对

含LPSO相的合金进行预固溶处理，发现在预固溶

以及之后的多向锻造变形过程中，晶粒内部析出了

大量对合金起强化作用的片状Mg5RE相(见图4[97])。

此外，经预固溶处理和多向锻造变形，块状LPSO

相也向层状LPSO相转变。两者共同作为强化相，

使合金的硬度提高至157 HV。

综上所述，降温多向锻造能显著抑制再结晶晶

粒长大，高应变速率多向锻造可以改变晶粒细化机

制和弱化织构，锻造道次间引入退火和预固溶工艺

可以使显微组织均匀化并析出强化相，可提高合金

的综合性能，但多向锻造的工艺较复杂，生产成本

较高。

3　结论与展望

本文介绍了常规挤压、常规轧制以及大塑性变

形技术对镁−稀土合金微观组织和力学性能的影响，

发现提高合金力学性能的方法主要包括细化晶粒、

形成双峰分布晶粒和引入层错三个方面。从现有的

研究来看，对晶粒细化方面的研究更为广泛，而涉

及形成双峰分布晶粒和引入层错等方面的研究还相

对较少。在未来，研究范围应该进一步拓展和深

化，对此，本文对高性能镁−稀土合金塑性变形技

术的研究提出如下建议。

1) 在常规挤压方面，随着研究的深入，通过合

金成分和变形工艺的调整使晶粒细化可能会出现瓶

图4　不同道次后的MDF样品的SEM像[97]

Fig. 4　SEM images of MDF samples after different passes[97]: (a) 1 passes; (b) 2 passes; (c) 3 passes; (d) 4 passes
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颈，今后可在新的强化机制如形成双峰分布晶粒等

方面开展更多、更深入的研究。例如，深入研究初

始组织、变形工艺和新的模具设计等对双峰分布晶

粒形成规律的影响以及双峰分布晶粒影响合金强韧

性的机理。

2) 在常规轧制方面，应该以形成双峰分布晶粒

和层错为目标，探索合金成分、初始组织、变形工

艺和热处理工艺等对两种组织的形成规律，并深入

开展层错影响合金力学性能机理方面的研究。

3) 在大塑形变形技术方面，虽然晶粒细化效果

明显，但所获得的强化效果往往不够理想，需要深

入研究晶粒细化与其他多种强化机制的协同。在制

备的样品尺寸上，仍然需要进一步突破大尺寸样品

的制备技术，复杂的变形工艺也需要进一步简化。
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Research progress of plastic deformation technology of 

magnesium-rare earth alloy

CUI Lei1, TANG Chang-ping1, 2, LI Quan3, LIU Xiao1
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Hunan Engineering Research Center, Hunan Provincial Key Laboratory of Advanced Materials for 

New Energy Storage and Conversion, School of Materials Science and Engineering, Hunan University of 

Science and Technology, Xiangtan 411201, China; 
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3. Chongqing Academy of Science and Technology, Chongqing 401123, China)

Abstract: This paper reviewed the research progress of magnesium-rare earth alloys in extrusion, rolling and 

severe plastic deformation (SPD) technologies. The effects of deformation temperature, deformation speed and 

extrusion ratio on microstructure and mechanical properties of the extruded samples were introduced. It is 

indicated that grain refinement or formation of bimodal-grained structure through deformation process control can 

improve the mechanical properties of the alloy. The research progress on rolling deformation of magnesium-rare 

earth alloy was summarized, it is found that the ultra-high strength magnesium alloy can be fabricated by forming 

bimodal-grained structure or introducing stacking faults through process control. The effects of equal channel 

angular pressing (ECAP), high-pressure torsion (HPT) and multi-directional forging (MDF) on the microstructure 

and mechanical properties of alloys were summarized. It is exhibited that SPD technology, especially HPT, is an 

effective method for preparing nanometer-scale ultrafine grains. Compared with extrusion and rolling, the process 

is more complicated and expensive, and the size of the prepared samples is often smaller. Finally, the suggestions 

were provided for the development direction of magnesium-rare earth alloy plastic deformation technology.

Key words: Mg-RE alloys; extrusion; rolling; severe plastic deformation; mechanical property
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