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摘  要：通过大挤压比热挤压工艺制备出含有长周期堆垛有序(LPSO)相的高强塑性 Mg-8.34Gd-2.32Y-

1.04Zn-0.07Zr合金。通过金相显微镜、EBSD、TEM等显微检测方法及数学模型研究了合金显微组织与力

学性能之间的关系。结果表明，合金经热挤压后形成了双峰结构，在时效处理后同时存在14H-LPSO相和

β′析出相。合金获得了较好的力学性能，抗拉强度、屈服强度和伸长率分别达到463.1 MPa，392.6 MPa和

13.3%。合金屈服强度以细晶强化、析出强化和固溶强化的贡献为主。高占比的细小再结晶晶粒、弱织构

以及LPSO相的存在对合金塑性的提升有重要作用。
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镁合金作为最轻的金属结构材料，因其低密

度、高比强度、良好的阻尼能力和易于回收等优点

而备受关注[1−3]。然而，镁合金固有的较弱性能，

如强度低、延展性差、耐腐蚀性差等，严重限制了

其在工程中的广泛应用。研究表明[4]，在镁合金中

添加稀土元素可以有效改善其力学性能。稀土元素

的加入可以对镁合金起到固溶强化和时效硬化的作

用，使镁合金具有优良的高温强度、抗蠕变性能

等[4]。随着研究的深入，越来越多的稀土镁合金体

系得到了开发，如Mg-Gd体系和Mg-Y体系等。研

究发现[5−7]，在传统的稀土镁合金体系中加入一定

比例的Zn元素，由于析出长周期堆垛有序(LPSO)

结构相，可以进一步优化合金的显微组织，改善其

力学性能。

SU 等[8]采用挤压温度为 400 ℃、挤压比为

6.25∶1 的工艺制备了 Mg-12Gd-2Y-1Zn-Mn 合金，

得到了以再结晶晶粒与变形晶粒(平均尺寸分别为

1.3 µm和60 µm)组成的双峰结构。其中，细晶强化

对强度提升作用显著，抗拉强度为386 MPa；变形

晶粒表现出的强织构对塑性变形产生了不利的影

响，伸长率为8.8%。WANG等[9]分别将经过淬火与

退火的 Mg-9.2Gd-3.3Y-1.2Zn-0.9Mn 试样在 450 ℃

以 11∶1的挤压比进行热挤压。前者发生了完全的

再结晶，晶粒平均尺寸为6.7 µm；后者则出现了双
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峰结构，再结晶晶粒平均尺寸为2.4 µm，变形晶粒

占比为45%。两者相比，前者塑性更好，但强度较

低(抗拉强度为 377 MPa，伸长率为 11%)，后者则

相反(抗拉强度为 398 MPa，伸长率为 10.1%)。结

果表明等轴的细晶粒有利于塑性，而具有织构的变

形晶粒则有助于强度提升。XU等[10]以 450 ℃、挤

压比为 20∶1的热挤压工艺，然后再采用风冷加时

效的方式制备了 Mg-8.2Gd-3.8Y1.0Zn-0.4Zr 合金。

合金中出现明显的双峰结构，再结晶晶粒占比约为

50%，最终抗拉强度为574 MPa，伸长率为14.5%。

风冷的方式抑制了再结晶晶粒与析出相的长大，起

到了细晶强化和析出强化的作用，同时再结晶占比

较高，对塑性的改善也较为有利。

除热挤压工艺之外，采用其他塑性加工手段也

在 Mg-Gd-Y-Zn-Zr 中获得了较好的强塑性。Ma

等[11]采用轧制温度为450 ℃、压下量为40%、60%

和 80% 的轧制工艺制备了 Mg-8.5Gd-4Y-1Zn-0.4Zr

合金。随着压下量的增加，合金强度与塑性均有所

提升，这主要是因为随着变形量的增大，双峰结构

更加明显，再结晶程度更高且再结晶晶粒更加细

小。压下量80%时合金抗拉强度为390 MPa，伸长

率为12.2%。LU等[12]将铸态的Mg97.1Zn1Gd1.8Zr0.1合

金进行等通道转角挤压(ECAP)加工，挤压温度为

375 ℃。发现经过ECAP后，合金出现了双峰结构，

并且随着挤压道次的增加，动态再结晶程度更高。

16道次时平均晶粒尺寸为 1~2 µm，且综合性能最

好，其抗拉强度为 387 MPa，伸长率为 23.2%，这

与细小晶粒对强度的提升和LPSO相对塑性的改善

有关。

由上述报道可知，包含细小再结晶晶粒的双峰

结构有利于镁合金强塑性的提高。当前，为满足航

空航天等高技术领域的需求，镁合金一般要求具有

可与2系和7系铝合金相当的力学性能，期望合金

强度大于 450 MPa 的同时伸长率大于 10%[13]。因

此，为提高镁合金的力学性能，获得更加优化的微

观组织尤为重要。大应变量塑性加工有利于获得高

占比的再结晶和细小的再结晶晶粒，可望提高镁合

金的强塑性。然而，目前采用大挤压比(≥30∶1)制

备高强Mg-Gd-Y-Zn-Zr合金的研究报道并不多见。

因此，本文采用挤压比为 30∶1的大挤压比制

备了Mg-8.34Gd-2.32Y-1.04Zn-0.07Zr合金，通过对

显微组织的观察和力学性能的测试，分析了合金显

微组织中双峰结构、织构、析出相等对合金强度和

塑性的影响及相关机理，以期能获得性能优异的稀

土镁合金。

1　实验

采用半连续铸造方式，将按照名义成分配比的

纯Mg、Zn以及含有稀土元素的中间合金放入不锈

钢坩埚，采用电阻炉熔炼。熔炼过程采用CO2与

SF6( 体积比 99∶1) 的混合气体保护。采用 ICP

(Inductively coupled plasma)测得合金最终成分为

Mg-8.34Gd-2.32Y-1.04Zn-0.07Zr( 质量分数，% )。

将制备好的铸锭先在510 ℃固溶处理12 h，之后空

冷。热挤压前，将铸锭在 440~460 ℃预热 2 h，最

后将其挤压成直径为 22.5 mm 的圆棒。挤压比为

30∶1，出口速度为15 mm/s。挤出后采用强风冷却。

随后，将挤压态试样在200 ℃进行时效处理，根据

不同时效时长的硬度曲线，确定 28 h 为峰时效

时间。

将试样用砂纸打磨并抛光后，用4%的硝酸酒

精进行腐蚀，通过金相(OM)显微镜对合金试样的

显微组织进行观察。通过电子背散射衍射(EBSD)

对合金试样的再结晶、织构和应变分布等进行分

析；并且通过透射电镜(TEM)表征合金试样中的析

出相。

采用配有视频引伸计(AVE 2®)的 Instron−3382

型电子万能拉伸试验机对合金试样的室温拉伸性能

进行测试，拉伸速率为5×10−4 s-1。拉伸试样尺寸如

图1所示。

2　实验结果与讨论

2.1　晶粒分析

图 2(a)和图 2(b)所示分别为Mg-8.34Gd-2.32Y-

图1　拉伸试样尺寸图

Fig. 1　Illustration of tensile sample (Unit: mm)
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1.04Zn-0.07Zr合金沿挤压方向的纵截面金相图。从

图2(a)可以看出，铸锭在热挤压的过程中发生了动

态再结晶(DRX)，但是DRX并不完全，因此形成

了典型的双峰结构，即由细小的再结晶晶粒(见图2

(a)中黄色虚线框区域所示)和粗大的变形晶粒(见图

2(a)中红色虚线框区域所示)组成的结构。粗大的变

形晶粒在经过热挤压后沿挤压方向拉长。图2(b)为

图2(a)中白色虚线框区域的放大图像。由图2(b)可

以看出，层状的LPSO相位于粗大的变形晶粒中，

其分布平行于挤压方向(见图2(b)中白色箭头所示)。

双峰结构的形成与LPSO相的存在有关，其原因如

下：1) 粗大变形晶粒内的层状LPSO相因阻碍再结

晶晶界的迁移，从而抑制DRX及再结晶晶粒的生

长[11]；2) LPSO相相比于α-Mg基体更硬更强，若累

积的应变不足以使LPSO相破裂，则难以实现晶格

旋转，从而抑制DRX[14]。图 2(c)所示为由XRD得

到的合金试样的(0001)极图。从图 2(c)可以看出，

合金试样经热挤压后形成了(0001)面平行于挤压方

向(ED)的基面丝织构。但织构强度很低，最大值只

有2.22，说明合金整体上接近随机取向织构。

图 3所示为Mg-8.34Gd-2.32Y-1.04Zn-0.07Zr合

金沿挤压方向的纵截面EBSD分析图。由图3可知，

图2　试样的微观组织

Fig. 2　 Microstructures of present sample: (a) Optical 

micrograph along longitudinal section; (b) Enlarged image 

corresponding to white dotted frame area in Fig. 2(a); 

(c) (0001) pole figure obtained by XRD

图3　试样的EBSD分析

Fig. 3　EBSD results of sample: (a) IPF image of ED; 

(b) IPF image of TD; (c) Misorientation profiles along the 

line from A to B in Fig. 3(a)
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经热挤压后，合金中的显微组织以细小的再结晶晶

粒为主。通过对多张金相图进行统计并用 Image J

软件进行计算得出，合金中再结晶晶粒的占比约为

94.1%，变形晶粒的占比为约为5.9%，且变形晶粒

的平均尺寸为 110.3 µm。图 3(a)和 (b)所示为由

EBSD 得出的试样 ED 与 TD 方向的反极图(IPF)。

EBSD分析得到再结晶晶粒的平均尺寸为2.82 µm。

可以看出，合金中再结晶晶粒的取向较为随机，这

与图2(c)所反映的弱织构是一致的。而粗大的变形

晶粒的取向则较为一致。根据图3(a)和(b)中变形粗

晶的颜色，可以判断粗晶区域的取向接近为

(011̄0)⊥ED，(0001)⊥TD。因此，变形粗晶内接近

为(0001)∥ED的基面织构。图3(c)所示为粗大晶粒

中两点之间连线的取向差与距离的关系图。由图3

(c)可以看出，粗大晶粒内相邻区域间的取向差均小

于 4°，而连线内区域与起始处的取向差最大约为

11°，均小于15°，说明粗大变形晶粒内部的取向差

较小。

图 4(a)所示为基于EBSD得到的晶内取向分布

(GOS)图。GOS值用来表示单个晶粒内相邻像素之

间的取向差程度和平均取向，可用来确认再结晶晶

粒。一般将GOS值低于 1.3°的晶粒标为再结晶晶

图4　试样的EBSD分析

Fig. 4　EBSD analysis results of the present sample: (a), (b) Image of GOS and its distribution diagram; (c), (d) Image of 

high and low grain boundaries and its distribution diagram; (e), (f) Image of KAM and its distribution diagram
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粒[15]。从图4(b)中可看出大多数细晶粒符合这一条

件，这对应于图 4(a)中蓝色的区域，也即是图 3(a)

和(b)中的具有随机取向的等轴小尺寸晶粒。相对

而言，图4(a)中间的绿色粗大晶粒为未再结晶的变

形晶粒，这与图3中的分析是一致的。

图 4(c)和(d)所示分别为大角晶界(HAGBs，取

向差＞15°)和小角晶界(LAGBs，取向差 2°~15°)的

分布图和取向差角统计分布图。图4(c)中黑色的为

HAGBs，占比约为 92.2%，绿色的为 LAGBs，

HABGs主要为再结晶晶粒的晶界，而LAGBs几乎

都分布在粗大的变形晶粒中。这与图3中的再结晶

与未再结晶区域的分布是一致的。

图4(e)和(f)所示分别为合金试样的Kernel平均

取向差(KAM)图和统计分布图。从图 4(e)可以看

出，位错主要分布于变形晶粒中，且晶界附近的位

错密度高于晶粒内。DRX区域总体的位错密度较

小，但在个别区域仍存在含有位错的未再结晶晶

粒，这与图4(a)所示一致。同时再结晶小晶粒有向

粗大变形晶粒内部形核的趋势，尤其是位错密度较

高的位置(见图 4(e)中白色虚线圈)，说明再结晶晶

粒易在位错密度高的位置形核。并且在粗大变形晶

粒内部也有个别再结晶晶粒的存在(见图4(e)中红色

虚线圈)。因此，可得出再结晶是由于热挤压过程

中位错增殖和累积，之后在变形晶粒内形核而

导致[16]。

2.2　析出相分析

图5所示为合金试样的TEM像。由图5(a)可以

清晰地看到层状LPSO相的存在(见白色箭头)，同

时还有大量的椭圆形沉淀析出(见黑色箭头)。

图5(b)所示为层状LPSO相的高分辨率HRTEM

像。ITOI[17]等得到14H-LPSO相的点阵参数如下a=

0.321 nm，c=3.694 nm，根据图5(b)中LPSO相点阵

参数的测量数据可得c=3.69，故推测本次试验中的

LPSO相为14H-LPSO相。

图 5(c)所示为入射电子束沿[0001]α-Mg的 TEM

明场像，可见平均尺寸为10 nm的沉淀颗粒相，相

邻沉淀相的夹角为120°。图5(d)所示为相应的电子

衍射(SAED)图，从图 5(d)中可见在 1/4(011̄0)、1/2

(011̄0)、3/4(011̄0)处出现额外的衍射斑，因此该析

出相为β′相(成分为Mg15RE3，具有底心正交(BCO)

结 构 ， a=2×aα-Mg≈0.64 nm， b=8×d(011̄0)α-Mg≈2.22 

nm，c=cα-Mg≈0.64 nm)，且β′相与α-Mg基体的取向

关系为(001)β′//(0001)α-Mg、(010)β′//(21̄1̄0)α-Mg
[18−22]。

图5　析出相的TEM像

Fig. 5　TEM images of precipitates: (a) Bright-field image; (b) HRTEM of LPSO phase; (c) Bright-field image of β′ phase; 

(d) Corresponding SAED patterns taken from Fig. 5(c)
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2.3　力学性能分析

2.3.1　室温拉伸曲线分析

图 6(a)所示为合金的工程应力−应变曲线。由

图 6(a)可知，该合金的屈服强度为 392.6 MPa，抗

拉强度为 465.6 MPa，伸长率达到 13.2%。与商用

镁合金如AZ31等相比，强度与塑性均有较为明显

的提高。图6(b)所示为合金的应变强化速率(Θ=dσt/

εt)和真应力(σt)随真应变(εt)的变化曲线。由图 6(b)

可知，在真应变的早期阶段，Θ快速下降，随着真

应变的增加，Θ的下降趋于平缓，在真应变达到

0.109时，Θ与真应力曲线相交。根据Considère定

理[23]，当σt≥dσt/εt时表示拉伸试样颈缩失稳变形的

开始，这对应着真应力与Θ两条曲线的交点位置。

获得该试样的均匀伸长率(δU)为 11.5%，之后试样

在发生了少量的颈缩变形之后，在总伸长率为

13.3%时断裂。

图7所示为试样拉伸变形过程中通过DIC获得

的应变分布图。由图7可知，在伸长率 δ=1.4%时，

在试样标距内的不同部位开始发生塑性变形。当δ=

7.0%时，应变在试样标距内均匀分布，说明试样

处于均匀变形阶段。当δ=11.5%时，可以看到在标

距中上部的位置发生应变集中，这对应颈缩的开

始，与图6(b)中应变强化速率和真应力两条曲线的

相交点相符。当试样临近断裂时(δ=13.2%)，在试

样颈缩处的应变集中更加明显，最终试样在该颈缩

位置断裂。

2.3.2　强化机制分析

为分析本试验合金具有高强度的原因，采用5

种强化模型对该合金的强化贡献进行估算。

图7　试样拉伸变形过程的DIC图像

Fig. 7　DIC images of the tensile process: (a) δ=1.4%; (b) δ=7.0%; (c) δ=11.5%; (d) δ=13.2%

图6　试验合金室温拉伸性能曲线图

Fig. 6　Tensile properties of the present sample at RT: 

(a) Engineering stress − strain curve; (b) Strain hardening 

rate curve
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首先考虑晶界强化的贡献：前文分析得到合金

经过热挤压后同时存在再结晶晶粒和变形晶粒。因

此晶界强化可表示为：

Dσgb = fDRXDσgbDRX + fDefDσgbDef (1)

式中：fDRX和 fDef分别为再结晶晶粒和变形晶粒在试

样中所占的比例，分别为 94.1%和 5.9%，DσgbDRX

和DσgbDef分别为再结晶晶粒和变形晶粒的晶界强化

贡献。再结晶晶粒对合金屈服强度的贡献可用

Hall-Petch公式来表示[24]：

DσgbDRX =
K

dDRX

(2)

式中：dDRX为再结晶晶粒平均尺寸，由EBSD测量

得 2.82 µm， K 为一个常数，大约为 164 MPa/

µm1/2 [25]。计算得DσgbDRX=91.9 MPa。变形晶粒对合

金试样屈服强度的贡献可用如下公式来表示[26]：

DσgbDef =
26.6
Sb

+
41.7

Sb dDef

(3)

式中：dDef为变形晶粒的平均尺寸，经计算为110.3 

µm；Sb为变形晶粒中基面滑移的Schmid因子，由

EBSD得到 Sb约为 0.15。计算得DσgbDef=10.0 MPa。

根据金相分析 fDRX和 fDef分别为 94.1%和 5.9%，最

后根据式(1)得到晶界强化对屈服强度的贡献为

Dσgb=101.9 MPa。

其次考虑位错强化的贡献：由于再结晶晶粒和

变形晶粒内的位错密度可能存在差异，可用式(4)

估算[27]：

Dσdisl = fDefMDefαG |b | ρDef + fDRXMDRXαG |b | ρDRX

(4)

Mg的α为常数，取0.2；G为剪切模量，1.66×

104 MPa； ||b 为柏式矢量的模，3.21×10−10 m[26]；

MDef和MDRX分别为变形晶粒与再结晶晶粒的泰勒因

子，分别为 4.5和 3.5[28]。ρDef为变形晶粒内的位错

密度，根据文献[25]，其值大约为1×1014 m−2，ρDRX

为再结晶晶粒内的位错密度。根据文献[29]可知，

再结晶晶粒内位错密度较低，大约为 1×106 m−2。

根据金相的测量，fDRX和 fDef分别为 94.1%和 5.9%。

因此，经式(4)计算得到位错对合金屈服强度的贡

献为Dσdisl=2.8 MPa。说明位错对强度的提升不明

显，这与图3(b)中的平均KAM值(0.47)较低的结果

相吻合。

第三考虑析出强化的贡献：该合金中β′相为强

化相，可以起到钉扎作用，阻碍位错运动，提高合

金强度。

析出强化可以用Orowan公式进行计算[30]：

Dσβ′=
Gb

2π 1 - ν
é

ë

ê

ê
êê
ê

ê ù

û

ú

ú
úú
ú

ú( )0.779

fv

- 0.785 d t

´ ln
0.785d t

||b

(5)

式中：ν为泊松比，取 0.35，通过对 TEM 图的分

析，β′相的体积分数 fv约为 7.3%(根据体视学，在

随机选取的TEM平面薄膜试样中，颗粒所占据的

面积比等于其体积比[31])，颗粒平均尺寸 dt约为 10 

nm。计算得出Dσβ′=158.4 MPa。

第四考虑固溶强化的贡献：Gd和Y的摩尔分

数对固溶强化的效果有较大的影响。固溶强化可用

式(6)计算[32]：

Dσss =
3.1εGc1/2

700
(6)

式中：ε为一个常数，等于 0.74[33]；c为基体中Gd

和 Y 摩尔分数的总和。在 Mg-8.2Gd-3.8Y-1.0Zn-

0.5Zr合金中Gd和Y的摩尔分数之和为2.59%，Zn

的摩尔分数为0.41%，假设Zn原子全被LPSO相消

耗，且 14H-LPSO 相 (分子式为 Mg12Zn(Gd+Y))中

(Gd+Y)与Zn的摩尔分数比为1∶1，故LPSO相消耗

的(Gd+Y)的摩尔分数为0.41%；β′相的体积分数约

为 7.3%，根据 β′的分子式 Mg15(Gd+Y)3计算得到

β′相消耗的(Gd+Y)的摩尔分数为 0.19%，最后得

出 c=2.59% − 0.41% − 0.19%=1.99%，计算得 Dσss=

97.7 MPa。

综上所述，该合金强度的贡献主要来自细晶强

化、析出强化和固溶强化，而位错强化的贡献最

少。将各个强度贡献值线性相加，如式(7)所示[31]：

σ0.2 = σ0 +Dσgb +Dσdisl +Dσβ′+Dσss (7)

式中：σ0 为纯镁单晶的屈服强度，为 21 MPa。根

据式 (7)得出屈服强度为 381.8 MPa，比实际值

392.6 MPa略低。理论值比实际值低的原因可能是：

一是强化模型的估算不可避免存在误差；二是

LPSO相的强化贡献没有计入。

LPSO相对强度的贡献可能有以下几个方面的

原因：1) 在拉伸的过程中，Mg晶粒会将部分载荷

转移到LPSO相上，减弱应力集中。ONORBE等[34]

通过原位拉伸研究发现，合金达到屈服阶段后，随
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着应力的增加LPSO相内部应变的增加相较于Mg

基体更加显著，这表明LPSO相承受的载荷比施加

的应力大。由于LPSO相的弹性模量(75 GPa)高于

Mg 晶粒，因此 Mg 晶粒中的部分载荷会转移到

LPSO相上，从而提升了整体强度。2) LPSO相的

主要变形机制为{0001}〈112̄0〉滑移，而层状的

LPSO相经热挤压后沿挤压方向排列，表现出较强

的基面纤维织构，使LPSO相内部的基面滑移被抑

制，从而提升合金的整体强度[10, 35−36]。

2.3.3　塑化机制分析

除了较高的强度，合金同时表现出了较高的塑

性，总伸长率达到13.3%。塑性的提高主要与再结

晶晶粒细化以及LPSO相的存在有关。

基面滑移是镁合金室温下的主要变形机制，但

强的基面织构不利于镁合金的塑性。弱化基面织构

或者获得随机取向织构往往有利于塑性的提高[37]。

另外，镁合金中的柱面滑移和锥面滑移在室温下的

CRSS较大，从而难以启动，成为制约塑性的另一

个因素[38]。因此，激活柱面、锥面所在的非基面滑

移系，可以有效改善镁合金的塑性。

由图 4 可知，合金内发生了较为充分的再结

晶，晶粒以细小的再结晶晶粒为主，细小再结晶晶

粒的取向较为随机(见图 3)，这使得合金整体上织

构明显弱化(见图2(c))。可用Schmid因子来预测不

同滑移系的开动倾向，图8所示为不同滑移面在拉

伸加载方向的Schmid因子。基面滑移的Schmid因

子分布较为均匀，平均值为0.24；而柱面和锥面滑

移的平均Schmid因子则分别为0.36和0.4，且在接

近0.5的最大值附近有较高的分布。可见，该合金

晶粒中的Schmid因子分布有利于柱面滑移和锥面

滑移激活。已有研究表明[39]，当晶粒尺寸细化至几

微米时，非基面滑移得以启动。因此，该合金中取

向较为随机且晶粒尺寸只有2.82 μm的再结晶晶粒

有利于非基面滑移的开动，从而有利于塑性的

提升。

同时，LPSO相的存在会使α-Mg中基面滑移的

CRSS增大，可以促进 α-Mg中非基面滑移系的激

活。MATSUDA 等[40]通过研究快速凝固 Mg97Y2Zn

发现，含LPSO相的晶粒中存在大量的〈c+a〉位错，

且并未发现基面〈a〉位错，只有在不含LPSO相的

晶粒中发现了基面位错。KIM等[41]认为α-Mg基体

与LPSO相的弹性模量失配是非基面滑移被激活的

主要原因。

LPSO相对合金塑性的提升还可能从以下几种

途径实现：1) 形变孪晶可能是微裂纹潜在的形核

点，而LPSO相可以抑制形变孪晶的生成，防止合

金试样的过早断裂，从而有利于塑性的改善[11]；2) 

图8　不同滑移面在拉伸加载方向的Schmid因子

Fig. 8　SF of different slipsystems along tensile direction: 

(a) Basal slip; (b) Prismatic slip; (c) Pyramidal slip
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LPSO相比Mg基体具有更高的硬度，可以有效阻

碍裂纹的扩展，从而提高合金的韧性[8]。

3　结论

1) 铸锭经大挤压比热挤压成形后发生了不完全

动态再结晶，形成了由细小的再结晶晶粒和粗大的

变形晶粒组成的双峰结构。再结晶晶粒占比

94.1%，变形晶粒占比5.9%。

2) 再结晶晶粒取向较为随机，变形晶粒取向较

为一致。由于再结晶程度较高，合金试样的整体织

构较弱。

3) 合金的高强度主要来自高占比的细小再结晶

晶粒的晶界强化、细小弥散的β′沉淀相的析出强化

和α-Mg基体中Gd和Y原子的固溶强化。

4) 合金的塑性主要得益于细小再结晶晶粒及其

弱织构促进了位错滑移。另外，LPSO相通过抑制

孪晶和阻碍裂纹扩展等方式，对塑性有一定的

贡献。
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Microstructure and strengthening-toughening mechanisms of 

a high-strength Mg-Gd-Y-Zn-Zr alloy processed by 

large-strain hot extrusion

TAO Shi-jie1, NING Jiang-li1, 2, WAN De-cheng1, 2, YUAN Xiao-yi1, ZHOU Jia-liao1

(1. Discipline of Key Materials for Defense Industry, College of Metallurgy and Energy, 

North China University of Science and Technology, Tangshan 063210, China; 

2. Key Laboratory of Modern Metallurgy, Ministry of Education, Tangshan 063210, China)

Abstract: The Mg-8.34Gd-2.32Y-1.04Zn-0.07Zr alloy containing long-period stacking order (LPSO) phase with 

good combined strength and ductility was prepared by large-strain hot extrusion. By the analysis via optical 

microscopy, EBSD, TEM and mathematical models, the relationship between microstructure and mechanical 

properties of the alloy was studied. The results show that a bimodal structure forms after hot extrusion. After an 

artificial ageing treatment, the 14-H LPSO phase and β′ phase are both observed. The alloy exhibits good 

mechanical properties. The tensile strength, yield strength and elongation are 463.1 MPa, 392.6 MPa and 13.3%, 

respectively. Grain boundary strengthening, precipitation strengthening and solid solution strengthening provide 

the most significant contribution to the yield strength of the alloy. The high ratio of fine recrystallized grains, the 

weak texture as well as the presence of LPSO phase play important roles in the enhancement of ductility of the 

alloy.

Key words: large-strain; Mg-Gd-Y-Zn-Zr alloy; bimodal structure; LPSO phase; strengthening-toughening 

mechanism
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