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李仲杰1, 余晖2, 范少达2, 蔡学成3, 彭秋明3, 杨明绪2,4, 于化顺*1

(1.山东大学 材料科学与工程学院 材料液固结构演变与加工教育部重点实验室,济南250061;2.河北工业大学

材料科学与工程学院,天津300130;3.燕山大学 材料科学与工程学院 亚稳材料制备技术与科学国家重点实验室,

秦皇岛066004;4.河北工业大学 天津市材料层状复合与界面控制技术重点实验室,天津300130)

摘 要: 采用高能球磨法和放电等离子体烧结(SPS)技术,以包含100%长周期堆垛有序结构(LPSO)相

Mg85Zn6Y9 镁合金为原料,通过将其球磨成纳米晶颗粒后与 Mg-9Al-1Zn(AZ91)镁合金雾化颗粒进行机械混合,

并在350℃烧结温度下成功制备出不同质量分数(0~30wt%)的LPSO相 Mg85Zn6Y9 颗粒增强 AZ91复合材料

(Mg85Zn6Y9/AZ91)。采用光学显微镜(OM)、SEM及TEM 对 Mg85Zn6Y9/AZ91复合材料的微观组织结构进行

表征;采用XRD分析其固溶处理前后的相转变;与此同时对复合材料进行显微硬度与压缩试验,综合研究其微

观组织与力学性能的关系。相关结果表明,Mg85Zn6Y9 颗粒经3h高能球磨后颗粒尺寸显著减小,硬度随晶粒细

化而提升。Mg85Zn6Y9 增强颗粒主要分布在AZ91基体颗粒边界处,随着 Mg85Zn6Y9 质量分数的增加,增强相颗

粒有相互结合成连续网格状趋势。增强颗粒与基体界面处未见明显过渡层,基体界面处的β相经400℃×24h固

溶处理后进入基体,部分增强颗粒亦转变为 Mg相。本实验条件下制备的最佳性能的20wt% Mg85Zn6Y9/AZ91
复合材料经固溶处理后的室温屈服强度从200MPa转变为230MPa,屈服强度均较未添加 Mg85Zn6Y9 的 AZ91
镁合金有较大的提高。
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Abstract: Thecompositionofas-castMg85Zn6Y9alloywithalmost100%longperiodstackingorderedstructure
(LPSO)phasewasmilledintonanocrystallinepowderbythehighenergyballmilling,thenwasmechanicalblended



 

 

withatomizedMg-9Al-1Zn(AZ91)powder.TheMg85Zn6Y9/AZ91compositeswiththemassfractionofMg85Zn6Y9
powderfrom0wt%to30wt% werepreparedbysparkplasmasintering(SPS)at350℃.Themicrostructureof
Mg85Zn6Y9/AZ91compositeswascharacterizedwithopticalmicroscope(OM),SEMandTEM;XRDwasusedto
analyzephasetransitionofthecompositebeforeandaftersolidsolutiontreatment;microhardnessandcompression
testwerealsocarriedouttostudythemechanicalpropertiesofthecomposites.TheresultsshowthattheMg85
Zn6Y9powder’sgrainsizedecreasesandthemicrohardnessoftheMg85Zn6Y9powderincreasesobviouslyafter3h
highenergyballmilling.Inaddition,theMg85Zn6Y9powderismainlydistributedattheboundariesoftheAZ91ma-
trixpowder.WithmoreadditionofMg85Zn6Y9powder,theMg85Zn6Y9powderslikelycombinewitheachotherto
formacontinuousgrid.Moreover,thereisnoobvioustransitionlayerattheinterfacebetweenMg85Zn6Y9powder
andmatrix.Aftersolidsolutiontreatmentat400℃for24h,βphaseisdissolvedintothematrixandLPSOphaseis
disappearedgradually.Thecompressiveyieldstrengthatroomtemperatureoftheprepared20wt% Mg85Zn6Y9/

AZ91compositewithbestperformancechangesfrom200MPato230MPa,whichtheyieldstrengthissignificantly
enhancedcomparedwithAZ91withoutMg85Zn6Y9powderaddition.
Keywords: longperiodstackingorderedstructure;highenergyballmilling;sparkplasmasintering;magnesium

matrixcomposites;microstructure;mechanicalproperties

  长周期堆垛有序结构(LPSO)因其具有高硬

度[1]、高弹性模量[2]、高的热稳定性[3-5]以及与镁基

体界面共格良好[6]等特点,近年来受到了科研工作

者的广泛关注。但该结构仅能存在于 Mg-TM-RE
体系中,Mg-9Al-1Zn(AZ91)作为典型的商用镁合

金代表,具有良好的铸造性能和力学性能[7],但并

未发现可通过原位自生的方法在其中生成LPSO相

的相关报道,如果采用一种新方法向AZ91镁合金

中引入LPSO结构,可充分利用LPSO相优异的特

性进一步提高AZ91镁合金的相关性能,进一步拓

展其应用,与此同时还能解决LPSO相与时效析出

相竞争析出的难题。
众所周知,细化晶粒可在提高材料强度的同

时提高材料的塑性。通过高能球磨法,可使颗粒

的晶粒在短时间内细化至亚微米甚至纳米级,从

而提升增强颗粒的性能[8]。同时,放电等离子烧

结技术(SPS)作为近年来新兴的一种复合材料烧

结方法,通过对模具及颗粒施加强脉冲电流,激

活颗粒表面,击穿间隙来实现连接,与传统热压

烧结相比,具有烧结效率高、烧结温度低等特点,
使用该技术制备复合材料,可在实现复合材料致

密成型的同时最大程度减少增强颗粒纳米晶粒的

长大[9-10]。
本研究采用高能球磨和SPS的方法制备纳米

晶粒尺度含LPSO相的 Mg85Zn6Y9 颗粒增强AZ91
镁基复合材料,将球磨 Mg85Zn6Y9 颗粒过筛后与

雾化AZ91粉末进行比例混合,继而采用SPS法制

备出高致密度 Mg85Zn6Y9/AZ91复合材料。此外,
对制备出的复合材料进行固溶处理,并对其显微

组织结构及固溶处理前后相转变进行系统分析,
研究其力学性能与增强相比例及固溶处理之间的

关系。

1 实验材料及方法

1.1 原材料

实验使用唐山威豪镁粉有限公司生产的 Mg-
9Al-1Zn(AZ91)雾化合金粉(150~270μm,具体成

分如图1和表1所示),所用增强颗粒原料为市售

Mg锭(纯度为99.9%)、Mg-Y中间合金(纯度为

99.9%)及Zn锭(纯度为99.9%)。

图1 雾化 Mg-9Al-1Zn(AZ91)粉末金相图

Fig.1 OpticalmicroscopeimagesofatomizedMg-9Al-1Zn
(AZ91)powder

 

表1 AZ91镁合金化学成分表(质量分数)

Table1 ChemicalcompositionofAZ91alloy
(massfraction) wt%

Mg Al Zn Mn Si Cu Ni Fe

Balance 8.9 0.6 0.2 0.03 0.011 0.002 0.004
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1.2 复合材料制备过程

采用带有气氛保护设备的井式电阻炉按照

Mg85Zn6Y9(at%)成分进行熔炼,熔炼结束后将合

金液浇注于不锈钢模具中并将其空冷至室温。将中

间合金铸锭用铣床破碎后在手套箱中按照球料比

10∶1的比例装入球磨 罐 中 并 密 封,在 型 号 为

SPEX8000M的高能球磨机中球磨3h后筛分,取

粒径小于75μm的 Mg85Zn6Y9 颗粒作为本实验用

增强颗粒原料。
将 Mg85Zn6Y9 粉末与 AZ91雾化粉末按不同

配比称量后在气氛保护下机械混合1h,将混合后

颗粒在手套箱中装填入Φ10mm的碳化钨材质模具

中,在SPS-3.20MK-IV设备中进行烧结,其中真

空度小于10-2Pa,烧结温度为350℃,升温速率为

100℃/min,压力为150MPa,保温时间为3min。
此外,参考AZ91镁合金固溶处理参数,对SPS制

备的复合材料样品进行400℃固溶处理24h,热处

理过程在手套箱中进行。

1.3 分析方法

采用光学显微镜(OM,ZEIESSAxiovert200
MAT)、FESEM(HITACHIS-4800)及EDS分析

复合材料的微观组织、析出相形貌、界面处反应及

相应微区成分。采用XRD(SiemensD500)对固溶

处理前后的复合材料进行相鉴定分析。采用TEM
(PhillipsTecnaiF20)对复合材料的结构进行分析,
采用高精度数显固体密度计(XF-120SD),基于阿

基米德排水法,对烧结出的复合材料进行密度测

量。与此同时,采用万能试验机对复合材料进行室

温压缩性能分析,压缩试样为标准Φ8mm×12mm
圆柱体;将球磨后颗粒冷压成块后在显微硬度计

(HTV-PHS30)上进行硬度测量分析。

2 结果与讨论

2.1 Mg85Zn6Y9 增强颗粒形貌

图2为高能球磨3h前后 Mg85Zn6Y9 颗粒的

SEM 图像。可见,颗粒经高能球磨后由于在磨球

与球磨罐壁的剧烈撞击作用下发生了塑性变形,形

貌变为片层状,颗粒尺寸也由初始的0.6~1.0mm
急剧减少至约50μm,相应显微硬度值(HV)也从

最初铸态的102增加到187。
图3为铸态LPSO中间合金经高能球磨前后的

XRD图谱。可知,铸态组织与球磨后 Mg85Zn6Y9
的相均由 Mg12ZnY相(LPSO)和 Mg相构成。但

图2 不同球磨时间对应的含长周期堆垛有序结构(LPSO)

Mg85Zn6Y9 颗粒SEM图像

Fig.2 SEMimagesoflongperiodstackingordered(LPSO)

Mg85Zn6Y9powderwithdifferenthighenergyballmillingtime
 

图3 高能球磨与铸态 Mg85Zn6Y9 合金的XRD图谱

Fig.3 XRDpatternsofhighenergyballmillingandas-cast

Mg85Zn6Y9powder
 

是,LPSO相衍射峰强度有明显降低,Mg基体相

衍射峰则有一定程度上升,造成该现象的原因可能

是在球磨过程中构成LPSO相的主合金元素Zn或

Y会部分固溶进基体 Mg中,类似的高能球磨对镁

合金的合金元素固溶作用在其他文献中也有报
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道[11],另外值得注意的是,经高能球磨处理后

Mg85Zn6Y9 颗粒的XRD衍射峰发生了明显宽化,
这主要是由高能球磨过程中发生的晶粒细化所

引起[12]。

图4 不同质量分数 Mg85Zn6Y9 的 Mg85Zn6Y9/AZ91复合材料的SEM图像

Fig.4 SEMimagesofMg85Zn6Y9/AZ91compositeswithdifferentmassfractionofMg85Zn6Y9powder

这 些 进 一 步 说 明 在 高 能 球 磨 过 程 中,

Mg85Zn6Y9 初始颗粒得到了有效破碎和晶粒细化。
目前普遍认可的球磨过程纳米晶形成机制为由于颗

粒球磨过程中易发生塑性变形,使初始内部缺陷较

少的颗粒晶粒内部产生大量诸如位错、空位等缺

陷,在磨球反复撞击下,位错通过运动、塞积及缠

结使原先形成的缺陷逐渐转变为位错胞,进而转变

成亚晶界和大角度晶界,使原先粗大的晶粒分解为

细小的晶粒,从而细化晶粒,但当晶粒细化到一定

程度后,位错的移动会偏向于滑移至晶界处以降低

晶粒内能,因此导致球磨细化作用不再像初始阶段

明显[13-14]。此外延长颗粒球磨时间会加剧颗粒在

冲击作用下的冷焊现象(如图2(b)所示),增加内

部缺陷,降低颗粒性能。因此本文选择3h作为

Mg85Zn6Y9 颗粒的球磨时间参数。

2.2 Mg85Zn6Y9/AZ91复合材料的微观组织

图 4 为 含 不 同 Mg85Zn6Y9 质 量 分 数 的

Mg85Zn6Y9/AZ91复合材料的SEM 图像。不难发

现,Mg85Zn6Y9 颗粒由于其粒径较小,故在SPS烧

结时的压力作用下易分布于基体 AZ91颗粒边缘

处,在质量分数较低时(<20wt%),颗粒未见明显

团聚,整体较为均匀的分布在基体中,但随着质量

分数的增加,颗粒则发生明显团聚且颗粒间会相互

连接,此时可将相互连接的 Mg85Zn6Y9 颗粒看成

准三维网格结构,已有报道证明类似三维网格结构

对于材料的弯曲强度及耐磨性能都有极大的促进作

用[15-16]。此外,当 Mg85Zn6Y9 颗粒含量较低时,复

合材料的显微缺陷也较少,Mg85Zn6Y9 颗粒之间及

其与基体之间的结合性良好,但当 Mg85Zn6Y9 颗

粒含量升高时,颗粒之间形成团聚,相界面处结合

较好,但增强相颗粒间存在着较明显缺陷,这对于

复合材料的性能有直接影响。
图5为经SPS烧结后的AZ91和 Mg85Zn6Y9/

AZ91复合材料固溶前后的 XRD图谱。可知,经

SPS烧结后,Mg85Zn6Y9/AZ91复合材料主要相组

成为LPSO相、Mg相和β相,这与原材料保持一

致。但是,经过固溶处理后,由于形成LPSO相和

β相的合金元素的再次固溶,使原来的LPSO相和
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图5 放电等离子体烧结(SPS)后的AZ91和固溶处理前后

Mg85Zn6Y9/AZ91复合材料的XRD图谱

Fig.5 XRDpatternsofsparkplasmasintered(SPS)AZ91alloy

andMg85Zn6Y9/AZ91compositesbeforeand

aftersolidsolutiontreatment
 

β相峰消失,复合材料变为单一的 Mg基体相。
图6为经SPS烧结前后 Mg85Zn6Y9/AZ91复

图6 SPS前后 Mg85Zn6Y9/AZ91复合材料中LPSO典型

TEM形貌

Fig.6 TypicalTEMimagesofMg85Zn6Y9beforeand

afterSPSinMg85Zn6Y9/AZ91composites

合材料中 Mg85Zn6Y9 颗粒的TEM图像。可知,经

过高能球磨后 Mg85Zn6Y9 颗粒的晶粒尺寸细化效

果明显,经SPS烧结后LPSO相从 Mg85Zn6Y9 颗

粒中的 Mg固溶体晶粒中析出。高能球磨作用可使

LPSO相形成元素Zn和Y固溶进基体Mg晶粒中,
使 Mg85Zn6Y9 中含有较多的固溶 Mg晶粒;而经

SPS烧结后,原先固溶进 Mg固溶体晶粒的Zn和

Y元素会重新分配,表现为在晶粒内部析出LPSO
相,图6非常直观地表现了SPS烧结过程中LPSO
相在纳米 Mg固溶体晶粒中再次析出的过程。同

时,还发现经SPS烧结后 Mg85Zn6Y9 中的晶粒会

有所长大,说明SPS烧结法在一定程度上可粗化纳

米晶粒。

此外,由于 Mg85Zn6Y9 原始铸态组织成分分

布不均匀,存在明显的元素富集区域(图7插图),
使不同区域的塑性变形能力不同,经过高能球磨后

的颗粒也在一定程度上存在元素成分偏析。图7为

典型 Mg85Zn6Y9 增强颗粒的背散射图像及对应不

同区域的EDS分析结果。表2为 Mg85Zn6Y9 颗粒

主要 相 的 EDS 结 果。可 知,经 3h 球 磨 后 的

Mg85Zn6Y9 颗粒主要存在三种相,一种是亮白色富

Y的A区域,EDS结果表明,相组成为Mg49Zn3Y48;
第二种相为灰色贫Y的B区域,由EDS结果可推

测该相为 Mg87Zn6Y7;第三种为灰白色LPSO的C
区域,成分检测结果为Mg85Zn6Y9。根据该检测结

果不难推测,经球磨后的 Mg85Zn6Y9 颗粒虽然经

XRD检测为单相颗粒,但依然存在元素的富集或

贫乏区域。

图7 Mg85Zn6Y9 铸态组织和SPS烧结态 Mg85Zn6Y9
颗粒SEM图像

Fig.7 SEMimagesofas-castedMg85Zn6Y9alloyand

sinteredMg85Zn6Y9powder
 

表2 图7中 Mg85Zn6Y9 颗粒主要相的EDS结果

Table2 EDSresultsforthemainphasesofMg85Zn6Y9

powderinFig.7

Point Mg/at% Zn/at% Y/at% Zn/Y
A 49 3 48 0.06
B 87 6 7 0.85
C 85 6 9 0.67

2.3 Mg85Zn6Y9/AZ91复合材料的致密化

图8为固溶处理前后 Mg85Zn6Y9 颗粒与基体

间界面处的形貌及元素线分析结果。由背散射图衬

度可以看出,经固溶处理后,Mg85Zn6Y9 颗粒由最

初存在明显成分偏析转变为成分较为均匀的相,说

明固溶处理会使增强颗粒元素再分布而趋于均匀

化。此外,通过固溶处理后,SPS烧结态的复合材

料基体晶界处呈网状分布的β相得到了明显的消
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图8 Mg85Zn6Y9/AZ91复合材料的线扫描

Fig.8 LinearEDSforMg85Zn6Y9/AZ91composites
 

除,基体中残余的β相基本以颗粒状形态存在,有

利于改善材料的塑性[17]。对固溶前后界面的线扫

表3 不同 Mg85Zn6Y9 含量的 Mg85Zn6Y9/AZ91复合材料的密度与致密度

Table3 DensityofMg85Zn6Y9/AZ91compositeswithvariouscontentsofMg85Zn6Y9powder

Materials Theoreticaldensity/(g·cm-3) Actualdensity/(g·cm-3) Relativedensity/%
AZ91 1.8020 1.7895 99.31
10wt% Mg85Zn6Y9/AZ91 1.8568 1.8346 98.80
20wt% Mg85Zn6Y9/AZ91 1.8952 1.8591 98.10
30wt% Mg85Zn6Y9/AZ91 1.9349 1.8928 97.82

描分析结果表明,在SPS烧结态复合材料的界面处

并无明显元素扩散层,但在界面处元素的含量变化

存在一个缓慢上升或降低的梯度区域,这也间接说

明了界面处会形成过渡层,即发生了轻微的元素扩

散反应。经固溶处理后的界面同样存在一个较为明

显的缓冲区,但无明显扩散层,表明 Mg85Zn6Y9 颗

粒在基体中有较强的尺寸稳定性。此外,由线扫描

可知,经固溶处理后的 Mg85Zn6Y9 颗粒中有更高

含量的Al元素,这可从两方面进行解析,一方面

是元素在本身存在的化学位梯度促进下向增强颗粒

中扩散;另一方面是Al元素可能与Y元素通过扩

散作用原位反应形成Al2Y等化合物,进而加剧基

体中Al元素通过化学位梯度向增强颗粒中扩散作

用,但具体反应机制仍然有待进一步确认。Al2Y
已被广泛报道为一种有效地晶粒细化剂,因此其对

于 固 溶 处 理 过 程 中 晶 粒 长 大 具 有 明 显 的 抑 制

作用[18]。
表3为Mg85Zn6Y9 颗粒质量分数与Mg85Zn6Y9/

AZ91复合材料致密度之间的关系。可知,经SPS
法制备的复合材料的致密度均在97%以上,致密化

程度较好。此外,Mg85Zn6Y9 颗粒质量分数与复合

材料致密度有着直接关系,简言之,Mg85Zn6Y9 颗

粒质量分数越大,相应的致密度则越低。图9为

Mg85Zn6Y9/AZ91复合材料相界面处典型显微缺陷

的 SEM 图 像。可 见, 该 缺 陷 主 要 发 生 在

Mg85Zn6Y9颗粒与AZ91基体之间或 Mg85Zn6Y9 颗

粒之间,而基体颗粒间未见缺陷。由于SPS烧结机

制为通过脉冲电流击穿颗粒表面或击穿颗粒间的氧

化膜及空气来形成颗粒之间的连接。由前述可知,
与基体颗粒相比,Mg85Zn6Y9 颗粒粒径更小,比表

面积更大,因此实现细小粒径的 Mg85Zn6Y9 颗粒

的 烧 结 更 为 困 难;加 之 合 金 元 素 的 加 入 使

Mg85Zn6Y9颗粒在烧结温度下性能较之 Mg基体仍

然较低,因此很难发生塑性变形,导致气孔易在增

强颗粒之间聚集[19]。Mg85Zn6Y9 颗粒的不规则形

貌使烧结过程中放电产生的热量较多的消耗在颗粒

边 角 钝 化 过 程, 降 低 了 烧 结 效 率。此 外,

Mg85Zn6Y9颗粒的分布不均匀元素导致导电性能存

在差异,较高硬度、比基体相低的塑性以及球磨过

程因冷焊作用造成的内部缺陷也使在烧结过程中颗

粒间的相互连接更加困难。

2.4 Mg85Zn6Y9/AZ91复合材料的力学性能

图10为固溶处理前后 Mg85Zn6Y9 颗粒与基体

的硬度变化。针对AZ91基体,经SPS烧结后,其

硬度基本保持稳定,而经固溶处理后,基体的 HV
值由烧结态的88下降为69,这主要是固溶处理使

原先存在于晶界处起到一定钉扎作用的β相消失引

起的。对于 Mg85Zn6Y9 颗粒而言,经SPS烧结后
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图9 Mg85Zn6Y9/AZ91复合材料相界面处典型显微缺陷的

SEM图像

Fig.9 SEMimagesoftypicalmicro-defectsinMg85Zn6Y9/

AZ91composite
 

图10 固溶处理前后 Mg85Zn6Y9/AZ91复合材料硬度的变化

Fig.10 Variationofhardnessbeforeandaftersolutiontreatment

inMg85Zn6Y9/AZ91composite
 

的硬度较球磨颗粒的硬度稍有下降,这主要是由于

SPS烧结过程中会伴随着LPSO相在纳米晶粒中析

出,硬度稍有下降,则意味着纳米晶粒长大弱化作

用在与材料的析出强化作用的竞争过程中处于相对

优势地位。而随后固溶处理中,随着纳米晶粒的不

断长大以及LPSO相形成元素的重新固溶,其 HV

值由烧结态的180降至166,但与铸态相比,其硬

度仍位于一个较高水平,这也间接说明 Mg85Zn6Y9
颗粒可作为潜在有效的增强相颗粒引入到商用

AZ91镁合金中。
图11为经过SPS烧结后的 Mg85Zn6Y9/AZ91

复合材料的基体晶粒尺寸统计。对于AZ91合金而

言,烧结过程会不可避免的使晶粒长大,而添加

Mg85Zn6Y9 颗粒后的复合材料的基体晶粒尺寸长

大得到了有效地抑制。图12为SPS烧结后及固溶

处理前后 Mg85Zn6Y9/AZ91复合材料的压缩工程

应力-应变曲线。经过SPS烧结后的 AZ91镁合金

压缩性能较高,其室温屈服强度和抗压强度分别约

为150MPa和500MPa,这得益于SPS烧结后材

料较高的致密度和较好的界面结合状况。经过固溶

处理后的AZ91镁合金屈服强度和抗压强度分别降

至120MPa和420MPa,但其塑性变形量得到了明

显的提升,这是由于在固溶处理过程中,分布于晶

界处的β相固溶进基体,导致其无法有效阻碍位错

而使屈服强度降低,但由于固溶处理使合金元素分

布均匀而使其塑性提升。而对于 Mg85Zn6Y9/AZ91
复合材料,Mg85Zn6Y9 颗粒的添加会明显提升复合

材料的屈服强度,其中添加20wt% Mg85Zn6Y9 颗

粒的复合材料屈服强度可达到200MPa。经过固溶

处理后的复合材料,在塑性变形量明显提升的同

时,屈服强度明显高于 AZ91镁合金,其中添加

20wt% Mg85Zn6Y9 颗粒的复合材料屈服强度提升

到了230MPa,这一方面说明 Mg85Zn6Y9 颗粒可

图11 不同 Mg85Zn6Y9 含量对于AZ91基体晶粒大小的影响

Fig.11 EvolutionoftheAZ91matrixgrainsizeasafunctionof

massfractionofMg85Zn6Y9powder

以通过细化基体晶粒有效地提升复合材料的性能,
另一方 面 也 说 明 与 传 统 陶 瓷 增 强 颗 粒 类 似[20],
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图12 固溶处理前后 Mg85Zn6Y9/AZ91复合材料压缩性能

Fig.12 CompressionpropertiesofMg85Zn6Y9/AZ91

compositeswith/withoutsolidsolutiontreatment
 

Mg85Zn6Y9颗粒同样可以通过位错强化机制和载荷

传递作用有效地提高AZ91合金基体的屈服强度。

SPS与固溶处理后复合材料压缩断口形貌基本

一致,都呈现出典型的剪切断裂模式,整体宏观断

面与载荷方向大致呈45°,断面呈光亮金属光泽,
表面 平 滑 无 明 显 杂 质。本 研 究 以 SPS 烧 结 的

20wt%Mg85Zn6Y9/AZ91复合材料为例进行室温压

缩断口形貌分析,具体如图13所示。可以看出,断

口呈韧脆混合的断裂形貌,在解理台阶的边缘处有

较为明显的撕裂棱,撕裂棱的边缘存在受压时剪切

应力及断裂时断裂面相对位移而形成的撕裂坑,增

强颗粒之间的显微缺陷也加剧了撕裂坑的形成。该

撕裂坑极易在压缩过程中形成二次裂纹源并迅速扩

展,使整体断裂平面由多个呈一定角度的小平面组

成,但撕裂棱与撕裂坑的出现也反映出该复合材料

在压缩过程中的塑性较好[21]。此外,断面处还观

察到明显的增强颗粒划过基体后留下的痕迹,但在

图13 20wt%Mg85Zn6Y9/AZ91复合材料典型压缩断口

SEM图像

Fig.13 SEMimagesofcompressionfractographyofsintered

20wt%Mg85Zn6Y9/AZ91composite
 

断口处却并没有发现明显的凸起增强颗粒或因颗粒

脱落而造成的凹坑,这也在一定程度上说明了经过

SPS烧结后复合材料的界面结合性良好。

3 结 论

采用高能球磨复合放电等离子体烧结(SPS)法
成功将性能优异的长周期堆垛有序结构(LPSO)引
入到不能原位自生该相的商用 Mg-9Al-1Zn(AZ91)
镁合金中并系统研究了含LPSO相 Mg85Zn6Y9 颗

粒添加量及固溶处理对 Mg85Zn6Y9/AZ91复合材

料显微组织和力学性能的影响。
(1)高能球磨处理3h可显著细化Mg85Zn6Y9

颗粒的晶粒,提升材料的硬度,从而提高颗粒增强

相的综合性能。
(2)SPS烧结可实现 Mg85Zn6Y9/AZ91复合材

料的致密化,复合材料致密度可达97%以上,但随

Mg85Zn6Y9 增强相含量提高致密度有降低趋势,烧

结态的复合材料屈服强度明显高于AZ91镁合金。
(3)经400℃×24h固溶处理后的Mg85Zn6Y9/

AZ91复合材料在塑性提高的同时,屈服强度基本

保持不变。20wt% Mg85Zn6Y9 颗粒添加量可获得
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最佳性能;Mg85Zn6Y9 颗粒经固溶处理后仍维持在

较高硬度水平,表明 Mg85Zn6Y9 颗粒具有较好的

高温性能。
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