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超轻双相镁锂合金的超塑性、显微组织演变与变形机理 
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摘  要：采用熔铸、大变形轧制(加工率大于 92%)和硝酸盐浴退火方法制备 Mg-7.83%Li 合金与 Mg-8.42%Li 合
金细晶板材，研究合金的超塑性、显微组织、空洞与断裂形貌和变形机制。计算 α相(5.7%Li)和 β相(11%Li)的扩
散系数和 Gibbs自由能，讨论 573 K时超塑性晶粒长大的原因。结果表明：Mg-7.83Li和Mg-8.42Li合金分别获得
850%和 920%的最大超塑性；Mg-7.83Li合金在 573 K时发生了显著的超塑性晶粒长大；在 573 K和 1.67×10−3 s−1

条件下制备的 Mg-8.42Li合金中的空洞较少，且在变形区中随机而孤立地分布。断裂形貌观察发现 Mg-8.42Li合
金在 573 K和 5×10−4 s−1条件下发生穿晶断裂；Mg-7.83Li合金在 573 K和 1.67×10−3 s−1条件下发生沿晶界韧窝

断裂。归一化实验数据与考虑位错数量的变形机制图对比表明合金超塑性变形机制为晶格扩散控制的位错调节的

晶界滑移。 
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Superplasticity, microstructural evolution and deformation 
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Abstract: The fine-grained sheets of Mg-7.83%Li alloy and Mg-8.42%Li alloy were prepared by melting and casting, 
heavy rolling (reduction more than 92%) and nitrate bath annealing method, and their superplasticity, microstructure, 
cavitation, fracture morphology and deformation mechanism were investigated. The diffusivities and Gibbs free energy of 
α phase (5.7%Li) and β phase (11%Li) at 573 K were calculated to discuss the reason of superplastic grain growth. The 
results show that a few cavitations distribute randomly and isolatedly in the gauge length in Mg-8.42Li alloy at 573 K and 
1.67×10−3 s−1. The transgranular fracture appears at 573 K and 5×10−4 s−1 in Mg-8.42Li alloy and dimple fracture along 
grain boundary appears at 573 K and 1.67×10−3 s−1 in Mg-7.83Li alloy. The maximum superplasticity of 850% and 
920% are obtained in Mg-7.83%Li alloy and Mg-8.42%Li alloy. Obvious superplastic grain growth at 573 K appears in 
Mg-7.83Li alloy. The comparison of normalized experimental data with deformation mechanism map incorporating 
dislocation quantities inside grains reveals that the dominant deformation mechanisms in two alloys are grain boundary 
sliding accommodated by slip controlled by lattice diffusion. 
Key words: magnesium lithium alloy; superplasticity; grain growth; atomic diffusion; thermodynamics; cavitation; 
fracture; deformation mechanism 

                      
 
由于镁具有密排六方(HCP)晶体结构和很少的滑

移系，所以镁室温下很难变形。因此，大多数镁合金

被制成铸件，但是近来变形镁合金，特别是镁锂合金

的塑性变形问题引起越来越多的关注[1−3]。根据二元镁 
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锂相图，当锂含量低于 5.7%时，仅 α相存在；当锂含
量大于 11%时，仅 β相存在；当锂含量介于 5.7%和 11%
之间时，α+β相存在[4]。 
超塑性是高温低应变速率下材料表现出大伸长率

的能力。超塑性变形是改善成形性的一个良好的途径。

FURUI等[5]和 LIU等[6]报道了等通道槽挤压(ECAP)的
Mg-8Li 和 Mg-14Li-1Al 合金的组织演变和超塑性。
SIVAKESAVAM等[7]研究了Mg-Li-Al合金加工图中的
超塑性区的特点，还有学者研究了 Mg-Li 合金与
Mg-Li/B/B4C 复合材料的高温性能、显微组织和超塑
性 [8−14]。不同学者 [10, 13−14]在 Mg-8Li、Mg-8.5Li 和
Mg-8.3Li-1Zn 合金中分别获得 580%、630%和 840%
的超塑性。据报道，在 2091铝锂合金中硝酸盐浴退火
晶粒细化效果优于空气炉退火效果[15]。而对镁锂合

金，以前获得细晶是采用空气炉退火，尚无采用硝酸

盐浴退火的报道。 
动态晶粒长大或组织不稳定性是超塑性中的一个

重要现象。文献[16−17]中报道了超塑性动态晶粒长大
的实验工作和模型，其重点是晶界滑动引起的应变诱

发晶粒长大，而对超塑性镁锂合金的动态晶粒长大没

有引起足够的重视。虽然文献[10, 18−19]中报道了超
塑性双相镁锂合金出现的 α相长大和 β相细化或平均
β 相含量减少的特殊现象，但是没有工作把它与晶粒
长大相联系，也没有阐述其理论原因。空洞和断裂是

超塑性中的另一个现象。最近，文献[20−21]中研究了
AZ61和Mg-9Li-1Zn合金的空洞特点。 
变形机理图为定量描述变形机理指出了一个新方

法。文献[22−24]中分别研究了纯铝、奥氏体不锈钢
25Cr-20Ni和AZ61和AZ31镁合金超塑性和蠕变过程
归一化晶粒尺寸和应力的变形机理图。关于超塑性和

蠕变中位错活动的研究已经有大量实验证据和模型报

道[25−28]，遗憾的是上述机理图[22−24]没有考虑位错变量。

因此，有必要把位错引入到机理图的计算和构建中。 
在此，本文作者研究了大变形和硝酸盐浴退火的

细晶双相Mg-7.83Li 合金和Mg-8.42L合金的超塑性，
以期获得更大的伸长率，研究了超塑性晶粒长大并从

原子扩散和热力学角度讨论其理论原因，同时研究了

双相镁锂合金的空洞和断裂形貌，并在双相镁锂合金

中构造晶内位错数量的变形机理图，发现实验数据与

理论预测的联系进而揭示变形机理。 
 

1  实验 
 
利用镁和锂熔化和铸造制备 Mg-7.83Li 合金和

Mg-8.42Li 合金铸锭，熔炼在氟化锂和氯化锂熔剂(氟
化锂和氯化锂的质量比为 覆盖和氩气保护下在铸(3׃1
铁制坩埚中进行，铸锭在内部水冷的对开式铜模中获

得。铸锭在 573 K、24 h铣面和均匀化后，进行加工
率大于 92%的大变形轧制以获得厚 1.5 mm的板材，
然后经过 648 K、30 min硝酸盐浴退火。 
拉伸试样从轧制板材上加工获得，试样的拉伸方

向平行于轧制方向。在配有加热和保温电炉的日本岛

津 AG−10 电子拉伸机上进行恒夹头速度超塑性拉伸
试验，设备温度控制精度在±2 K。试样在 573 K保温
24 min后以恒定夹头速度变形。 
用做光学显微镜(OM)观察的试样被研磨、抛光并

在 10%盐酸+90%乙醇的溶液中腐蚀，腐蚀后的试样用
酒精冲洗，吹干后被放进干燥的容器中，制备的试样

在图像分析仪器和光学显微镜上拍照。用做扫描电子

显微镜观察的试样按上述方法制备，在 SEM505上研
究空洞和断裂形貌。用做透射电子显微镜(TEM)观察
的试样用金刚砂纸磨到 50 µm左右，利用压样机截取
直径 3 mm 的圆盘，采用 10%HClO4 的乙醇溶液在

−15~20 ℃下电解双喷，然后在荷兰产 EM400T 型透
射电子显微镜上观察。晶粒尺寸 d = 1.74L，式中 L为
线截距晶粒尺寸。 
 

2  结果与讨论 
 
2.1  Mg-7.83Li合金和Mg-8.42Li合金变形前的显微

组织 
图 1 所示为 Mg-7.83Li合金和 Mg-8.42Li合金变

形前的显微组织。由图 1可知，经 648 K、30 min硝
酸盐浴退火之后晶粒细小。大变形轧制(加工率大于
92%)使双相合金内部储存了大量能量和形核地点。由
于硝酸盐浴退火加热速度快，晶粒以高密度进行再结

晶形核，从而获得细小的再结晶晶粒。由图 1(a)、(b)
中可以看到轧制造成的晶粒方向性的“痕迹”，图 1(b)
中存在一个“虫形”晶粒，而其它晶粒均为细小的等

轴晶，这种细小的晶粒组织预示着获得超塑性的可能

性。 
 
2.2  Mg-7.83Li合金和Mg-8.42Li合金的超塑性 
图 2 所示为 Mg-7.83Li合金和 Mg-8.42Li合金超

塑性变形的应力—应变曲线。由图 2可见，两种合金
在低于峰值应力 3.54 MPa和 1.9 MPa的应力状态下，
获得了较大的应变量，反映了合金在上述细晶组织条

件下具有小应力大应变的力学特点。 
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图 1  Mg-7.83Li合金和Mg-8.42Li合金变形前的显微组织 

Fig.1  Microstructures of Mg-7.83Li alloy and Mg-8.42Li alloy before superplastic deformation: (a) Mg-7.83Li, 648 K, 30 min 

nitrate bath annealing, OM; (b) Mg-8.42Li, 648 K, 30 min nitrate bath annealing, OM; (c) Mg-7.83Li, 648 K, 30 min nitrate bath 

annealing, TEM; (d) Mg-8.42Li, 648 K, 30 min nitrate bath annealing, TEM 
 

 

 

图 2  Mg-7.83Li 合金和 Mg-8.42Li 合金超塑性变形的应  

力—应变曲线 

Fig.2  Stress versus strain curves of superplastic deformation 

in Mg-7.83Li alloy and Mg-8.42Li alloy 
 

图 3所示为双相合金获得的具最大超塑性的试样

照片。从图 3可以看出，在 573 K和 1.67×10−3 s−1初

始应变速率下，Mg-7.83Li合金获得了 850%的伸长率；

在 573 K 和 5×10−4 s−1初始应变速率下，Mg-8.42Li

合金获得了 920%的伸长率。 

 

 
图 3  双相合金获得的最大超塑性试样的照片 

Fig.3  Photos of specimens with maximum superplasticity in 

two-phase Mg-Li alloys: (a) Original specimen; (b) Mg-7.83Li, 

573 K, 1.67×10−3 s−1; (c) Mg-8.42Li, 573 K, 5×10−4 s−1 

 

据 m=ε/(2+ε)[29]，式中 m为应变速率敏感性指数，
ε 为真应变，ε=ln(1+δ)，由 δ=850%和 920%，分别求
得m=0.52和m=0.53，此值接近m=0.5。普遍认为m=0.5

是典型超塑性材料的应变速率敏感性指数，预示着晶

界滑动是主要的变形机制[12]。另外，δ=850%和 920%
落在 300%~1 000%伸长率之内，300%~1 000%伸长率

是经典超塑性变形发生的伸长率[13]，表明该实验合金

具有经典超塑性变形的特点。 
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一些研究者在Mg-Li合金中在不同的条件下获得
了不同的超塑性。FUJITANI等[10]对Mg-7.81Li合金板
在温度 573 K和初始应变速率 3.3×10−4 s−1条件下获

得 580%的超塑性。据二元 Mg-Li 合金相图和金属学
杠杆定律，α相体积分数与 β相体积分数之比为 ，40׃60
超塑性变形前晶粒尺寸为 11 µm，由于等轴晶粒尺寸
较大，所以微观晶界滑动给出的应变较小，表现为宏

观伸长率较低。HIGASHI 等[13]对 Mg-8.5Li 合金板在
温度 623 K、真应变速率 4×10−4 s−1条件下获得 610%
的超塑性，合金 α相体积分数与 β相体积分数之比为
超塑性变形前晶粒组织为带状组织，长轴晶粒，53׃47
尺寸为无限长，短轴组织为 6.7~17 µm，由于组织由
非等轴的晶粒组成，超塑变形时发生动态再结晶，由

带状组织变成等轴晶组织，所以宏观伸长率较低。

KOJIMA 等[14] 对 Mg-8.3Li-0.99Zn 合金板在温度 573 
K、初始应变速率 4.2×10−4 s−1条件下获得了 840%的
超塑性，合金 α 相体积分数与 β 相体积分数之比为
超塑性变形前晶粒组织为少量的细小晶粒与大，49׃51
量的带状晶粒组成，带状组织长轴晶粒尺寸为有限长

为 5.8~158 µm，短轴组织为 1.9~13 µm。超塑变形时
发生动态再结晶—非等轴的晶粒向等轴晶组织的转

变，由于短轴晶粒尺寸较小，加上接近 50׃50 的二相
比例，所以宏观伸长率较高。 
据图 1(c)和(d)可得到本实验中两种合金的平均晶

粒尺寸为 2 µm，主要为等轴晶粒，满足经典超塑性变
形晶粒尺寸小于 10 µm的组织要求。据二元Mg-Li合
金相图和金属学杠杆定律，计算得到 Mg-7.83Li 合金
的 α 相体积分数与 β 相体积分数之比为 ，40׃60
Mg-8.42Li 合金的 α 相体积分数与 β 相体积分数之比
为 两种合金中。51׃49 α相与 β相的相比与 50比较׃50
接近，据等相比例效应(Crane effect)，在 50二相比׃50
例时，相界面滑动最活跃，双相合金获得最大超塑伸

长率。因此，非常细小的等轴晶尺寸和接近 50׃50 的
二相比例是两种合金分别获得 850%和 920%超塑性的
内在原因。结合前述不同作者的数据可以看出，晶粒

细小的等轴晶的合金超塑性最大，带状晶粒的合金超

塑性次之，晶粒粗大的等轴晶的合金超塑性最小。因

此，细小的等轴晶粒是Mg-Li合金获得最大超塑性的
关键条件，接近 50׃50 的二相比例是获得较高超塑性
的辅助条件。 
 
2.3  Mg-7.83Li 合金在不同温度和初始应变速率下超

塑性变形后的组织 
图 4所示为Mg-7.83Li合金在不同温度和初始应

变速率条件下超塑性变形后的组织。图 4中颗粒状相
为密排六方晶格的 α相，基体相为体心立方晶格的 β
相。与图 1相比，图 4中的组织发生晶粒长大。从图
4可以看出，当初始应变速率为 5×10−4 s−1时，随温

度升高，应变诱发的晶粒长大严重。在恒定温度 523 K
条件下，从图 4(c)→(b)→(a)，晶粒长大随初始应变速
率的降低变化并不明显。在恒定温度 573 K条件下，
从图 4(f)→(e)→(d)，晶粒长大随初始应变速率的变化
十分明显。这说明 573 K温度下合金的晶粒长大比 523 
K温度下的晶粒长大更加明显。图 4(e)所示为与图 3(b)
中 850%超塑性对应的显微照片，可以看出，经过大
变形后晶粒组织保持等轴晶的特征，表明合金发生了

晶界滑动为主要机制的变形。 
 
2.4  Mg-7.83Li 合金超塑性晶粒长大的原子扩散和热

力学分析 
由于 7.83Li接近 8Li(共晶成分)，假定Mg-7.83Li

合金的显微组织等同于Mg-8Li合金的组织。根据二
元Mg-Li合金相图[4]，在 573 K下Mg-7.83Li合金由
平衡的 α 相和 β相组成，其化学成分分别为 5.7Li和
11Li。计算确定镁、锂元素和不同相的晶格扩散系数
Dl和晶界扩散系数 Db，结果如表 1所列。 
在 573 K变形温度下，Li的扩散系数远高于Mg

的扩散系数，β相的扩散系数高于 α相的扩散系数。
如表 1所列，在 573 K下 β相的晶格扩散系数是 α相
的晶格扩散系数的 58倍，β相的晶界扩散系数是 α相
的晶界扩散系数的 1.3倍。据 B=D/(kBT)，式中 B为原
子迁移率，D为扩散系数，kB为玻尔兹曼常数，在相

同的温度下，原子迁移率之比等于扩散系数之比。因

此 β相的原子迁移率远高于 α相的原子迁移率。由于
Li的原子扩散速度较快，β相中出现脱 Li现象，根据
二元Mg-Li合金相图[4]和金属学杠杆定律，α相分数
增加，β相分数减少。由于原子扩散和应变引起的晶
界迁移，单个的 α晶粒合并，小的 α晶粒变成大的 α
晶粒。SYN等[30]报道了在 6090/SiC25p 复合材料的界
面上也观察到了脱 Li和 β相转变成 α相的实验现象；
双相镁锂合金出现的 α长大和 β细化或平均 β含量减
少的特殊现象在文献[10，18−19]中已有实验报道。双
相合金中 α相的分数增多，α相晶粒长大，β相的分
数减少，β相晶粒细化。由于 α相分数增多和晶粒长
大以及 β相分数减少和晶粒细化，α相的晶粒尺寸增
加，从而导致显著的晶粒长大。因此，图 4中 573 K
下明显晶粒长大现象是由于 α相和 β相的原子扩散不
同所致。 
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图 4  Mg-7.83Li 合金在不同温度和初始应变速率条件下超塑性变形后的显微组织 

Fig.4  Microstructures of Mg-7.83Li alloy after superplastic deformation at different temperatures and initial strain rates: (a) 523 K, 

5×10−4 s−1; (b) 523 K, 1.67×10−3 s−1; (c) 523 K, 1.67×10−2 s−1; (d) 573 K, 5×10−4 s−1; (e) 573 K, 1.67×10−3 s−1; (f) 573 K, 

1.67×10−2 s−1 
 
表 1  镁、锂元素和不同相的熔点和扩散系数 

Table 1  Melting point and diffusivity of Mg, Li elements and different phases 

Element Tm/K Dl (293 K)/(10−24 m2·s−1) Db(293 K)/(10−13 m2·s−1) Dl (573 K)/(10−15 m2·s−1) Db(573 K)/(10−11 m2·s−1)

Li 453 6.31×109 525 − − 

Mg 923 9.28×10−5 0.33 5.14×10−2 2.88 

α(5.7Li) 883 1.02×10−2 0.86 0.175 5.53 

β(11Li) 867 10.5 1.24 10.2 7.18 

 

上面分析的 573 K时 α相体积分数增多和 β相体
积分数减少情况或文献[19]中报道的高温下平均 β 相
含量减少的实验现象可能与双相合金的热力学稳定性

有关。相的稳定性取决于其 Gibbs自由能(∆G)的变化。
∆G＞0时相稳定，∆G＜0时相不稳定。根据镁锂相图，
假定 Mg-7.83Li 合金平衡相的化学成分是 5.7Li 和

11Li，即合金由 α(5.7Li)和 β(11Li)组成，计算两相在
573 K的 Gibbs自由能。HCP α相和 BCC β相的自由
能为[31] 
 

ideal
mix

xs
mix

0
Li

0
Mg

s )Li()Mg( STGGxGxG ∆−∆+∆+∆=∆ ∆Gs 

(1) 
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式中：x(Mg)，x(Li)为元素 Mg 和 Li 的摩尔分数；
0
MgG∆ ， 0

LiG∆ 为晶格稳定性值， 0
MgG∆ =8 476−9.184T，

0
LiG∆ =3 000−6.612T； ideal

mixS∆ 为理想混合熵， ideal
mixS∆ = 

−R(x(Mg)lnx(Mg)+x(Li)lnx(Li))。 xs
mixG∆ 为 Gibbs 混合

过剩自由能： 

xs
mixG∆ =x(Mg)x(Li){L1+L1(x(Mg)−x(Li))+L2(x(Mg)− 

x(Li))2+⋯+Ln [x(Mg)−x(Li)]n)}           (2) 
 
式中：L0, L1, ⋯, Ln 为与温度有关的能量参数。对

HCP(密排六方结构)α相，L0= −6 856，L1= 4 000，L2=   
4 000；对BCC(体心立方结构)β相，L0= −18 335+8.49T，
L1=3 481，L2=2 658−0.114T。 

α(5.7Li)相和 β(11Li)相 573 K 下自由能计算结果
如表 2所示。由表 2可见，573 K下 α(5.7Li)相自由能
为 140 J/mol(正值)，β(11Li)相自由能为−3 006 J/mol(负
值)。根据热力学定律，573 K下 β相不稳定而 α相稳
定，这是 573 K下 α 相分数增多和 β相分数减少的热
力学原因。因此，不同的扩散系数和热力学特点是

Mg-7.83Li合金 573 K下明显的晶粒长大的重要原因。 
 
2.5  超塑性Mg-8.42Li合金的空洞演变 
图 5所示为Mg-8.42Li合金在 573 K和初始应变

速率1.67×10−3 s−1条件下超塑性变形区内空洞演变的 

表 2  573 K下 α(5.7Li)相和 β(11Li)相自由能计算结果 

Table 2  Free energy calculation for α and β phases at 573 K 

Phase x(Mg) x(Li)
xs
mixG∆ / 

(J·mol−1) 

ideal
mixS∆ / 

(J·mol−1) 
∆Gs/ 

(J·mol−1)

α(5.7Li) 0.82 0.18 −0.392 3.919 140 

β(11Li) 0.69 0.31 −2 518.259 5.147 −3 006 

 
SEM像。从图 5可见，空洞较少，离散而孤立地分布，
呈不规则的形状。CAO等[32]指出，该合金在 573 K和
初始应变速率 1.67×10−3 s−1 条件下超塑伸长率为

630%， 根据前面m值计算公式，计算出m值为 0.498，
接近经典超塑性合金典型的 m值 0.5。由于 m值较高，
合金变形过程空洞体积分数的增长速率减少，因而空

洞数减少，超塑性伸长率较大。高的 m值反映了合金
抵抗颈缩和空洞发展的能力，既抑制了局部颈缩又抑

制了显著的空洞连接。从图 3(b)中超塑性试样的照片
可以看出颈缩相当小，断裂为完全的扩展性断裂而不

是局部颈缩。从图 5中几乎看不到明显的空洞连接。
上述实验结果与 m值的理论预测一致。 
 
2.6  超塑性Mg-8.42Li合金和Mg-7.83Li合金的断口

形貌 
图 6 所示为 Mg-8.42Li 合金和 Mg-7.83Li 合金 

 

 
图 5  Mg-8.42Li合金在 573 K和初始应变速率 1.67×10−3 s−1时超塑性变形从变形区根部到裂尖的空洞演变 SEM像 

Fig.5  SEM images of cavitation evolution from deformation root to fracture tip at 573 K and initial strain rate of 1.67×10−3 s−1 in 

Mg-8.42Li alloy: (a) ε=0, deformation root; (b) ε=1.1, middle section; (c) ε=1.6, middle section; (d) ε=2, near fracture tip 
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573 K、不同初始应变速率下超塑变形断口的形貌。从
图 6(a)和(b)可见，Mg-8.42Li 合金在 573 K、1.67×
10−2 s−1和 1.67×10−3 s−1条件下发生沿晶界韧窝断裂，

而图 6(c)表明，在 573 K和 5×10−4 s−1条件下发生穿

晶断裂。与图 3(c)中 920%超塑性对应的图 6(c)在   
573 K和 5×10−4 s−1条件下发生穿晶断裂的原因分析

如下：由于此应变速率下，晶粒长大十分显著(晶粒尺
寸达到 31.7 µm)[32]，晶粒内部位错数量和位错密度增

大，造成位错塞积和晶界的应力集中。当应力集中超

过断裂应力时，便产生晶界空洞，空洞连接形成裂  
纹，裂纹迅速扩展造成穿晶断裂。从图 6(d)可见，与
图3(b)中850%超塑性对应的Mg-7.83Li合金在573 K、
1.67×10−3 s−1条件下发生沿晶界韧窝断裂。 
 
2.7  Mg-8.42Li合金和Mg-7.83Li合金的超塑性变形

机制 
通过求解本构方程组，RUANO 等[23]提出了超塑

性和蠕变的变形机制图。此图缺憾是没有考虑位错变

量，因此本文作者将晶粒内部位错数量模型引入参与

R-W-S本构方程组计算。 
单个晶粒内部位错数量计算公式[33]如下： 

 
ni=2[(1−ν)πLiτi]/(Gb)                          (3) 
 
式中：ni为晶粒内部位错数量，ν为泊松比，τi为切应 

力，τi=0.5σi，Li为线截距晶粒尺寸。 
本构方程如下[23]： 

 
m

i
p

i
ii Gb

D
d
bA

/1

2 ⎟⎟
⎠

⎞
⎜⎜
⎝

⎛
⎟⎟
⎠

⎞
⎜⎜
⎝

⎛
=

σ
ε&                     (4) 

 
式中： iε& 为稳态蠕变速率，i=1−7，对应于不同的变形
机制(i=1，哈泊−当蠕变；i=2，扩散蠕变；i=3，晶格
扩散控制的超塑性晶界滑动；i=4，晶界扩散控制的超
塑性晶界滑动；i=5，应力指数为 3的位错蠕变；i=6，
位错管扩散控制的晶界滑动；i=7，应力指数为 7的位
错蠕变)；Ai，m和 p为材料常数，其取值依机制不同
而取不同的值；σi为蠕变应力；G 为剪切模量；di为

晶粒尺寸；b 为柏氏矢量；D 为扩散系数，等于晶格
扩散系数(DL)，或等于位错管扩散系数(Dp)，或等于晶
界扩散系数(Db)。 
剪切模量 G = 18.4−1.082 4×10−2(T−273)，是对文

献[9, 11]中的弹性模量数据经处理得到 E = 46−2.706×
10−2(T−273)，并考虑到 G = E/2(1+ν)关系可得出，ν = 
0.33，b=3×10−10 m。扩散系数模型与处理见附录。 
机制图计算按照Mg-8.42Li合金得出。根据Mg-Li

合金相图，锂成分变化仅改变相的体积分数，所以对

扩散系数影响很小，因此，该计算获得的机制图对

Mg-7.83Li合金或其它二元双相Mg-Li合金均适用。 

 

 
图 6  Mg-8.42Li合金和Mg-7.83Li合金在 573 K和不同初始应变速率下超塑性变形的断口形貌 

Fig.6  Fractographs after superplastic deformation at 573 K and different initial strain rates in Mg-8.42Li alloy and Mg-7.83Li alloy: 

(a) Mg-8.42Li, 1.67×10−2 s−1; (b) Mg-8.42Li, 1.67×10−3 s−1; (c) Mg-8.42Li, 5×10−4 s−1; (b) Mg-7.83Li, 1.67×10−3 s−1 
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图 7所示为 573 K下双相Mg-Li合金超塑性和蠕
变变形机制图，图中括号里的数据为理论预测的位错

数量。图 7 中显示的变形机制有哈泊−当蠕变、扩散
蠕变、晶格扩散控制的晶界滑动、位错管晶界滑动和

位错蠕变(应力指数分别为 4、5、7)。实验数据落入那
个机制区则合金为其变形机制。 
据图 2和图 4(e)可知，Mg-7.83Li合金的应力和晶

粒尺寸分别为 3.54 MPa和 19.95 µm，而据图 2和文献
[32]， Mg-8.42Li 合金的应力和晶粒尺寸分别为 1.9 
MPa和 31.7 µm，则两个合金归一化应力(σ/G)分别为
6.65×104和 2.34×10−4，归一化晶粒尺寸(d/b)分别为
1.06×105和 1.25×10−4。将归一化数据与图 7对照，
发现数据落入 superplastic GBS、DL和 σ2区，表明两

个合金 573 K下超塑性变形的机制为晶格扩散控制的
位错调节的晶界滑动。 
 

 
图 7  双相Mg-Li合金 573 K下超塑性和蠕变含位错的变形
机制图 
Fig.7  Dislocation-incorporation deformation mechanism map 
of superplasticity and creep at 573 K in two-phase Mg-Li 
alloys 
 

3  结论 
 

1) 采用大变形轧制和硝酸盐浴退火制备的厚度
1.5 mm 的 Mg-7.83Li 合金与 Mg-8.42Li 合金板材在
573 K及应变速率分别为 1.67×10−3 s−1 与 5×10−4 s−1

条件下分别获得 850%和 920%的最大超塑性。 
2) 镁、锂元素和 α(5.7Li) 相和 β(11Li)相不同的

原子扩散系数和原子迁移率以及 α(5.7Li)相和 β(11Li)
相 Gibbs 自由能的差异是出现超塑性晶粒长大现象的
理论原因。 

3) 在573 K和1.67×10−3 s−1条件下采用扫描电镜

观察 Mg-8.42Li 合金变形区的空洞演变，发现空洞数

量较少且孤立而随机地分布。Mg-8.42Li合金在 573 K
时及 1.67×10−2 s−1 和 1.67×10−3 s−1条件下发生沿晶

界的韧窝断裂，在 573 K和 5×10−4 s−1条件下发生穿

晶断裂。Mg-7.83Li合金在 573 K、1.67×10−3 s−1条件

下发生沿晶界的韧窝断裂。 
4) 573 K下Mg-7.83Li 合金与Mg-8.42Li合金的

超塑性变形机制为晶格扩散控制的位错调节的晶界滑

动。 
 
附录 
晶格扩散系数Dl和晶界扩散系数Db的计算如下。 
α相(5.7Li)的激活能为 

Q(α)=Ql[Tm(α)]/[Tm(Mg)] 
式中：镁的晶格扩散激活能为 Ql=134.84 kJ/mol[34]，

Tm(α)为 α相(5.7Li)的熔点，Tm(Mg)为Mg的熔点。 
α相晶格扩散系数为 

Dl=10−4exp[−Q(α)/(RT)] 
式中：R为摩尔气体常数，T为绝对温度。 

β相(11Li)的激活能为 Ql=14.3RTm，晶格扩散系数

为 Dl=2.5×10−4exp[−14.3RTm/(RT)][11]。Mg-7.83Li 和
Mg-8.42Li (α+β)合金的晶格扩散系数为 
Dl=φ(β)Dl(α)+φ(α)Dl(β) 
式中：φ(β)和 φ(α)分别为 β(11Li)和 α(5.7Li)的体积分
数。 
单相多晶材料的晶界扩散系数为 

Dgb=10−4exp[−Qgb/(RT)] 
0.22＜T/Tm＜0.42 时，Qgb=6.93RTm；0.42＜T/Tm

＜1.0时[9]，Qgb=9.35RTm。Mg-7.83Li和Mg-8.42Li合
金的晶界扩散系为 Dgb=φ(β)Dgb(α)+φ(α)Dgb(β)，而文献
[26]中的 Dgb=Dgb(α)Dgb(β)/[φ(β)Dgb(α)+φ(α)Dgb(β)]，式
中Dgb(α)和Dgb(β)分别为α(5.7Li)和β(11Li)的晶界扩散
系数。计算表明文献[26]晶界扩散模型与本文作者处
理方法计算的晶界扩散系数差别不大，因此，扩散系

数计算可以采用本实验中的处理方法，据文献[4]确定
熔点和相体积分数。 
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