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摘要

在服役环境下，材料的疲劳、腐蚀、磨损对其表面结构和性能极其敏感，表面机械

研磨处理(Surface Mechanical Attrition Treatmen,SMAT)技术不仅可以在材料表面制备

出无污染、无缺陷及体致密的纳米结构层，而且避免了纳米层与基体的结合界面。

利用SMAT对金属型和半固态成形AZ91D镁合金进行了表面纳米化处理，通过

OM、XRD、CHl600C电化学工作站、HX-1000TM显微硬度计分析了喷丸效果与喷丸

时间、距离和弹丸直径、含量各参数之间的关系，以及固溶处理对喷丸效果的影响。实

验结果表明，SMAT可在半固态成形AZ91D镁合金表面得到一定深度的剧烈塑性变形

层，表层晶粒尺寸达到了纳米级，并从最表面到基体形成了一个梯度结构。随喷丸时间

的延长，剧烈变形层的厚度逐渐增大，到120min后趋于稳定；随喷丸距离的增大，喷

丸相同时间(120rain)后剧烈变形层的厚度呈先增大后减小的趋势，喷丸距离为13mm时

最大。剧烈变形层的厚度随弹丸直径的增大而先增大后减小，弹丸直径为8mm时最大

约为53I．tm；弹丸含量也有相似的变化趋势，弹丸含量为100％时最大，最表层的纳米晶

达到20nm左右。对不同工艺参数SMAT后试样的组织观察和性能测试得到以下结论：

1．SMAT只改变了半固态成形AZglD镁合金的二次凝固组织，对初生a相的颗粒

组织几乎没有影响。

2．半固态成形和金属型AZglD镁合金经完全固溶处理再进行SAMT后，试样的表

层塑性变形区域变得更显著：沿试样厚度方向，组织呈梯度变化；金属型SMAT试样最

表层变形层厚度大约有409m，半固态成形SMAT试样最表层变形层厚度大约有

50^60“m。

3．部分固溶和完全固溶处理使半固态成形AZ91D镁合金SAMT试样表面显微硬度

略有降低，而对金属型AZ91D镁合金的影响不大。

4．AZ91D镁合金经SMAT后表面硬度明显提高，沿厚度方向逐渐减小至基体硬度；

采用不同工艺参数，试样的表面硬度的提高幅度不同；半固态成形镁合金在最佳工艺参

数下，硬度提高了36．7Hv，金属型的提高了49．34Hv。

5．在3．5wt％NaCl水溶液中，对于半固态成形AZ91D镁合金SMAT试样，耐蚀性

除弹丸含量为80％#F都有不同程度的降低；对于金属型AZ91D镁合金SMAT试样，只

有弹丸直径为10mm的耐蚀性提高了。

6．半固态成形AZ91D镁合金在300℃退火处理2h后，试样表面晶粒尺寸和硬度都

有良好的稳定性。

关键词：半固态成形；金属型；AZ91D镁合金；显微组织；显微硬度；表面纳米化
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Abstract

After serving environment,the fatigue，corrosion and abrasion of material ale extremely

sensitive to structure and performance of its surface．Surface mechanical attrition treatment

(SMAT)technique not only form the nanostllleture of bulk density,porosity—free and

contamination—free on materials surface layer,but also avoid bonding interface between the

nanostrctured surface layer and matrix．

In this work,surface nanocrystallization of permanent mold casting and semi-solid

forming AZ9 1D magnesium alloy was realized by means of the surface mechanical attrition

treatment(SMAT)．The relationships of peening effectual with shot peening time，shot

peening distance，balls diameter and balls content were analyzed by using OM，XRD，and

CHl600C electrochemical workstation and microhardness testing machine，and analyzed the

effect of solution treatment for peening effectual．Research results indicated that the severely

plastic deformation layer were deformed after SMAT on the surface of semi—solid forming
AZ91D magnesium alloy,and a gradient structure Was formed from the topmost surface to the

matrix．

111e depth of severely deformation layer increased with peening time longer and then

reached certain number when the peening time is 120min；Under shot peeningtime invariant，

the depth of severely deformation layer increased with shot peening distance first and then

decreased,when shot peening distance is 13mm,the depth of severely deformation layer

reached 53 I-tm and this is maxilnunl value．The depth of severely deformation layer increased

with balls diameter first and then decreased,and reached a most value(53I．tm)when the balls

diameter is 8mm；the effect of the balls content on the depth ofseverely deformation layer had

a similar trend；when balls content is 1 00％，the咖size of the topmost surface layer would
reach to about 20nm．By treating properties and observing microstructure for different process

parameters SAMT samples received the following conclusions：

1．SMAT only changed the solidification structure of semi—solid forming AZ9 1 D

magnesium alloy；it Was not almost affect to the particle primary aphase．
2．When proceeded solid solution treatment before SMAT for permanent mold casting

and semi—solid forming AZ91D magnesium alloy,the surface plastic deformation area got
more prominent．Gradient structure became more prominent from the topmost surface to the

matrix．The depth of permanent mold casting AZ9 1 D deformation layer was 40J-tm，the depth
of semi—solid forming AZ9 1 D deformation layer was 50-一60}tm．
3．Partial and completely solid solution treatment enabled surface microhardness to

Ⅱ
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decrease a litter for semi-solid forming AZ91D magnesium alloy,but which were not too

much effect on permanent mold castingAZ91D magnesium alloy SMAT sample．

4．Microhardness of the surface layer of AZ9 1D magnesium alloy had got evident
enhancement after SMAT；the microhardness would decrease gradually to the level of the

matrix surface along thickness direction．The increasing of surface microhardness was

different when adopted different process parameters．Under optimal process parameters，the
microhardness of semi-solid forming AZg l D magnesium alloy SMAT sample enhanced

36．7Hv,permanent mold casting AZglD magnesium alloy SMAT sample enhanced 49．34Hv．
5．In 3．5wt％NaCl aqueous solution,the corrosion resistances of semi—solid forming

SMAT samples decreased but for the sample with 80％content balls；for permanent mold

casting AZ91D magnesium alloy SMAT samples，only the corrosion resistance of sample wim
1 0mm balls diameter improved．

6．The grain size and mircohardness of the surface layer for semi—solid forming AZ91D

magnesium alloy SMAT samples had a good thermal stability under 300"C annealing 2h．

Key Words：Semi—solid forming；AZg l D magnesium alloy；permanent mold casting；
microstrcture；microhardnccs；surface nanocyrstaUization(SNC)
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1．1纳米材料及其制备

第1章绪论

1．1．1纳米材料的简介

纳米材料首先是由德国科学家H．Gleiter教授在1981年提出的【l】，按

H．Gleiter的定义，纳米材料是指微观结构的特征尺寸处于纳米(小于100nm)量

级的多晶材料。按此定义，H．Gleiter于2000年对纳米材料进行了定义和分类【2】：

(1)低维纳米材料，包括纳米粉末、纳米线(如Si线)、纳米管(C管)等；(2)表

层纳米材料，包括各种表面处理技术(如离子注入、激光处理、物理和化学气相

沉积、表面机械研磨【3，4】)制备的用以提高材料表面性能(如抗蚀、耐磨等)的固体

表层结构；(3)块体纳米材料，由尺度为纳米量级的结构单元构成，包括单相纳

米材料、多相纳米材料、纳米复合材料和纳米结构等。

1．1．2纳米材料的结构

纳米晶体材料的特点是晶粒尺寸细小，缺陷密度高，晶界占较大的体积百

分数【2l。纳米金属材料主要结构参量包括：晶界或相界的形态、结构特征，晶粒

尺寸、形态及其分布，晶粒内部的结构缺陷等。H．Gleiter提出纳米晶界既不表

现出晶态的长程有序也不具备非晶态的短程有序，而是呈现出类似气体结构的

所谓“类气态"结构【¨。但是Lu等的研究结果表明15】：纳米晶体的晶界处于很

低的能量状态，同时在界面结构中有大量的原子无序状态时存在。图1．1是纳米

晶体材料的二维结构模型【l'2】，可见它是由位于晶内和晶界的两种不同的原子构

图1．1纳米晶体材料二维硬球模型

Fig．1．1 Two—dimensional model of nanocrystalline material：the atoms in the centers of the

crystals are indicated in black，the ones in the boundaries core are represented by open circles
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成。正因为纳米晶体材料结构上的特殊性决定了其特殊的性能。

纳米晶体材料由于具有极细的晶粒，以及大量处于晶界和颗粒内的中心原

子具有的量子尺寸效应、小尺寸效应、表面效应和宏观量子隧道效应等，纳米

材料高度的弥散性和大量的界面为原子提供了短程扩散途径，导致了高扩散率；

对蠕变、超塑性有显著影响，并使有限固溶体的固溶性增强、烧结温度降低、

化学活性增大、耐腐蚀性增强。与传统晶体材料相比，纳米材料具有高强度一

硬度、高扩散性、高塑性一韧性、低密度、低弹性模量、高电阻、高比热、高

热膨胀系数、低热导率、强软磁性能。这些特点能使纳米材料广泛地用于高力

学性能环境、光热吸收、非线性光学、磁记录、特殊导体、分子筛、超微复合

材料、催化剂、热交换材料、敏感元件、烧结助剂、润滑剂等领域。

1．1．3纳米材料制备

自1984年H Gleiterl61采用惰性气体冷凝法制备出纳米金属粉末以来，相继

发展出许多制备纳米材料的技术，机械球磨法、非晶晶化法、快速凝固法、剧

烈塑性变形法(等通道挤压法、滚压法、机械研磨法等)、电解沉积法、磁控溅

射法等。下面对其中几种主要的制备方法作以简要的介绍。

1)惰性气体冷凝法(Inert Gas Condensation，IGC)

IGC原理是将金属在惰性气体中蒸发，蒸蒸发出的金属原子与惰性气体相碰

撞后动能降低，凝结成的小粒子通过热对流运输到液氮冷却的旋转冷却板表面，

形成疏松的金属纳米粉末。对收集到的粉末在高真空(10一～lO。6Pa)下冷压(压力

通常为1-5GPa)制成纳米金属材料。目前，利用该方法制备了出多种纳米晶体

材料，如纳米纯金属(Fe、Cu、Pd、Ag、AI、Cr)、纳米合金、纳米陶瓷(Ti02、

Zr02、Y203、A1203、MgO)和纳米复合材料等。

此种制备方法的优点是块体纯度高，相对密度也较高。但是工艺设备复杂，

产量极低，很难满足性能研究及应用的要求。更主要的缺点是，用这种方法制

备的纳米晶体试样中存在大量的微空隙(尺寸为几个纳米致几个微米)。

2)机械球磨法(Mechanical Attrition，MA)

机械球磨法是通过磨球与磨球之间，磨球与球罐之间的碰撞，使粉末发生

塑性变形、加工硬化和破碎，在其后的球磨过程中又发生冷焊合和再次破碎，

这样的过程周而复始，使晶粒不断细化，达到纳米量级。目前利用该方法已经

制备出纳米金属粉末(Fe、Cu等)、纳米金属件化合物、碳化物等各种纳米晶体

材料，将这些粉末加压成型便可制得纳米块体材料。

机械球磨法具有设备简单，投资少，适用材料范围广，纳米粉末的产量较

高等优点，而且制备的纳米材料晶粒尺寸比其它一般方法制备的更小。但缺点

是在研磨过程中容易引入杂质及所制得粉末难于固结成高密度块体材料的点。

2
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3)非晶晶化法(Crystallizaton ofAmorphous Materials，CAM)

非晶晶化法是将非晶态材料作为先驱材料，经适当热处理后，可将其转变

为晶粒尺寸为纳米量级的多晶材料。想获得一定晶粒尺寸的纳米试样，只要控

制好热处理温度和时间这两个主要因素即可。

利用非晶晶化法可获得成分相同的、晶粒尺寸不同的纳米晶体材料，此方

法制备过程简单，获得的纳米材料不含孔隙，界面清洁且不受外界污染，可以

为研究纳米晶体材料的形成、微观组织及性能提供可靠的材料。目前，利用此

方法已在金属．类金属型和金属．金属型合金系列中制备出多种纳米固体材料，包

括Fe基、Co基、Ni基和Ti基合金。但是这种方法过度依赖于非晶固体的形成

能力，仅适合于那些在化学成分上可形成非晶结构的材料，目前绝大多数非晶

态条带是通过快速凝固方法制备的，很难获得大尺寸的块体材料。

4)剧烈塑性变形法(Server Plastic Deformation，SPD)

强烈塑性变形法是通过强烈的塑性变形使材料产生大量的缺陷，如位错、

孪晶等，当位错增殖到一定程度就会产生运动、湮灭、重排等一系列运动，晶

粒不断的细化而达到纳米尺寸。常用的方法有：等通道挤压法【7，8】、高压扭转法

【9-ll】尘奎可O

近几年来，在强烈塑性变形法的基础上又发展了表面机械研磨，高能喷丸、

超声喷丸等多种制备梯度纳米材料的方法。通过这些技术在材料表面上生成一

层纳米晶，有望利用纳米材料的优异性能提高材料的整体性能。

1．2表面纳米化的基本原理与制备方法

根据表面纳米化制备方法和原理的不同，在块体金属粗晶材料上获得纳米结

构表层的基本方法主要有三种：表面涂层／沉积纳米化、表面自身纳米化以及混合

纳米化，如图1．2所示。

1．2．1表面涂层或沉积

首先制备出具有纳米尺度的微粒，再将这些微粒固结在材料的表面，在材料

表面形成一个与基体化学成分相同或不同的纳米结构表层。这种材料的主要特征

是：纳米结构表层内的晶粒大小比较均匀，表层与基体之间存在着明显的界面，

材料的外形尺寸与处理前相比有所增加，如图1．2(a)。

许多常规表面涂层和沉积技术都具有较大的开发和应用潜力，如PVD、CVD、

溅射、电镀和电解沉积等方法。通过工艺参数的调节可以控制纳米结构表层的厚

度和纳米晶粒的尺寸。整个工艺过程的关键是实现表层与基体之间以及表层纳米

微粒之间的牢固结合，并且保证表层不发生晶粒长大。到目前为止，这些技术经

不断地发展、完善，己经比较成熟。

3
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一
一图1．2表面纳米化的三种基本方式

Fig．1．2 Schematic illustration of there types of surface nanoeyrstallization process：

(a)Surface coating or deposition，(b)Surface self-nanocyrstallization，

(c)Hybrid surface nanocyrstailization

1．2．2表面自纳米化

表面自纳米化是通过热、相变、重结晶或机械等非平衡处理方法增加材料表

面的自由能，导致材料表面粗晶逐渐细化至纳米量级，在材料的表面形成与基体

化学成分相同的纳米结构表层，而材料的整体化学成分保持不变。这种材料的主

‘要特征是：随距离处理表面深度的增加，表面层微观结构呈梯度变化，晶粒尺寸沿

厚度方向逐渐增大，纳米结构表层与基体之间不存在明显界面，与处理前相比，

材料的外形尺寸基本不变，如图1．2(b)。由非平衡过程实现表面纳米化的方法主要

有表面机械加工处理和非平衡热力学法，非平衡热力学法是将材料快速加热，是

材料的表面达到熔化或相变温度，再进行急剧冷却，通过动力学控制来提高形核

速率并抑制晶粒长大速度，可以在材料的表面获得纳米晶组织。实现快速加热一冷

却的方法主要有激光加热和电子辐射等。不同的方法所采取的工艺和由其导致的

纳米化的微观机理均存在着较大的差别。

1．2．3混合纳米化

将表面纳米化技术与化学处理相结合，在纳米结构表层形成时或形成后，对

材料进行化学处理，从而在材料表层形成与基体化学成分不同的固溶体或化合物，

这种纳米化方法称为混合纳米化，如图1．2(c)。由于纳米晶组织的形成，使晶界的

体积分数明显增大，为原子扩散提供了理想的通道，而且纳米材料的活性高，因

此混合纳米化技术使得常规方法难以实现的化学处理过程变得容易或可行。

三种方法比较可看出，表面自身纳米化无需考虑使用过程中发生剥层和分离

等现象、材料的组织沿厚度方向呈梯度变化、又可以利用传统的表面机械处理方

法或对其进行改进就可实现，因而更容易实现工业应用。

4
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1．3表面自纳米化的常用研究方法

形变诱发表面自纳米化的实质是通过对材料表面进行机械加工处理，使表

面产生严重的塑性变形，增加材料表面的自由能，使粗晶粒逐渐细化致纳米量

级。因此，原则上讲，只要能使材料表面产生严重塑性变形的方法，都有使材

料表面层自纳米化的潜力。

目前，用的比较多、相对比较成熟的方法有：表面机械研磨处理(Surface

Mechanical Attrition Treatment，SMAT)，超声喷丸(Ultrasonic Shot Peening，

USSP)，高能喷丸(High Energy Shot Peening，HESP)，超音速微粒轰击

(Supersonic Fine Particles Bombarding，SFPB)，等通道角挤压(Equal．chnnael

Angle Pressing，ECAP)等。另外，激光脉冲产生的冲击波也可以使材料发生强

烈的塑性变形，并促使晶粒细化。
。

形变诱发表面自纳米化的工艺方法不同，所用到的装置是不同的。但不管

是哪一种装置，从原理上来讲，最核心的部分都是相同的，如图1．3所示【12】。

图1．3表面自纳米化【12】

Fig．1．3 An illustration of SSNC：

(a)set-up principle，(b)flying balls impacting on the surface of the sample

它们的共同点在于，通过某种方式使弹丸反复的从各个方向上打在试样的

表面。弹丸的每一次撞击都会在试样的表面以很高的应变速率产生塑性变形。

尽管试样在每次撞击中沿某一方向的整体变形量不大，但弹丸的反复多方向撞

击使试样表面的任一小体积元沿各个方向的变形总量非常大。这样就使得试样

表面最终产生严重塑性变形，从而导致晶粒不断细化至纳米量级，实现试样表

面层纳米化。

目前，沈阳金属研究所已采用多种方式设计出了多种形变诱导表面自纳米

化的设备，并已申请了专利【12。71。如图1．6所示。从图中可见，主要有气动方式

(如a)，超声波方式(如b)，机械振动方式(如c、d)等。
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(d)

图1．4表面自纳米化设备示意图[12-17】

(a)气动喷丸，(b)超声喷丸，(c)、(d)机械振动喷丸

Fig．1．4 Equipment for realization of SPD induced SSNC

工艺不同，设备不同，所用的工艺参数也就不同。表面自纳米化(Self-surface

nanocrystallization，SSNC)涉及的主要工艺参数包括：弹丸(材料、直径、表面光

滑程度、数量等)；弹丸与试样表面的距离；弹丸的撞击速度与方向；振动装置

的频率与振幅；处理过程中是否对试样施加热应力和(或)机械应力等。这些参

数在专利说明书中都有详细的介绍，可以查阅相关文献【12’17】。

影响表面自纳米化的组织与性能的因素可简单归纳为工艺参数和材料特性

两个方面。

①工艺参数【18】：主要包括弹丸能量(与弹丸的直径和速度有关)、碰撞频率、

作用方向和处理时间。弹丸能量大有助于增加变形层厚度、缩短表面处理时间；

碰撞频率高可以缩短表面处理的时间，并对材料的变形方式产生一定的影响；

弹丸以随机方向作用于材料表面有助于材料在不同的方向产生塑性变形，加快

纳米化的进程。由此可见，增加弹丸能量和碰撞频率并使其以随机方向作用于

材料的表面均有助于材料的塑性变形。从另一个角度看【19】，就是从各种工艺参

数引起的应变和应变速率来分析。在一定的应变速率下，应变的增加导致高密

度的位错，并以各种方式最终导致晶粒的细化。在一定的应变水平下，位错密

度随着应变速率的增加而增加。与低应变速率相比，高的应变速率还可以使相

邻结构的取向差变得更大。以高的应变速率发生大的应变是表面机械加工处理

实现自纳米化的必要条件。

②材料特性【18】：主要涉及材料的结构、层错能(如表1．1所述)、取向和相组

6
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成等。

表1．1不同结构材料的层错能与变形方式【l。1

Tab．1．1 stacking fault energy and deformation modes of materials with different structures

注：ss一不锈钢

1．4表面纳米化金属材料性能的改变

通过表面纳米化在材料表面形成纳米结构层，纳米晶体材料结构上的特殊

性，决定了它与传统的粗晶和非晶材料相比有特殊的性能。表面纳米化改变了

材料的表层组织结构，使其表层达到纳米级，这不仅有效的改变了材料的表面

性能，也对材料的整体性能产生了影响。

1．4．1整体性能

11强度

对于块体超细晶材料来说，强度提高的同时总是伴随着韧性的明显下降，

这为块体超细晶材料的加工和使用带来了一定的困难。但对于表面纳米化材料

来说，沿厚度方向呈梯度分布的组织可望为解决强度与韧性之间矛盾提供一种

可行的方法。张保华等【20】对纯钛SMAT前后的试样进行静拉伸实验验，结果表

明：与未处理纯钛相比，SMAT钛的弹性模量下降了21．7％，屈服强度提高了

16．7％，抗拉强度提高了9．2％，而延伸率下降了25．9％。杨晓华等f21】对表面机械

研磨处理316L不锈钢拉伸实验的结果表明：在SMAT处理5min时，屈服强度

提高1．5倍，随理时间的增加，屈服强度增幅明显下降，而抗拉强度只有少量增

加；同时，延伸率在处理时间5min时明显下降，在15min后下降幅度很小。李

四军等【22】对双面经过SMAT的试样进行性能测试发现：板材整体的屈服强度由

589MPa提高至592MPa，抗拉强度由627MPa提高至670MPa，延伸率由10％提

高至17％。

2)疲劳

从结构上分析，材料经过表面处理后，表面形成纳米晶组织能有效抑制裂

纹的萌生，而心部的粗晶组织又可以阻止裂纹的扩展，因此这种特殊的组织将

有助于提高材料的疲劳性能。温爱玲等【23】研究表面纳米化TC4合金的疲劳实验

7
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结果表明，高能喷丸2h和8h使TC4合金的疲劳极限分别提高70MPa和95MPa。

李东等【24】研究表面纳米化SS400钢焊接接头的疲劳实验发现，在疲劳寿命为

2×106周时，经高能喷丸处理的SS400钢焊接接头的疲劳强度提高幅度约为

79．1％。

表面纳米化技术一方面兼有常规表面处理工艺(如喷丸)的优点，另一方面

又为材料表面赋予了纳米材料优异的功能特性，因此可望在提高材料疲劳强度

和寿命方面发挥更大的作用。

1．4．2表面性能

11硬度

金属材料表面纳米化后，由于表层形成了纳米晶组织，表层硬度显著提高，

表层以下亚微晶层的硬度也明显提高。由纳米晶层到亚微米晶层，随着深度的

增加，硬度逐渐减小，最终趋于稳定。以Zr-4合金为例，经SMAT后，表面硬

度均有提高，60min时合金的表面硬度与未发生变化的心部组织相比，硬度提高

了约1．3倍【251。纯铝经SMAT后，试样表面硬度明显增大，硬度沿深度方向逐

渐减小：与显微组织未发生变化的心部硬度相比，表面硬度提高了90％t261。316L

不锈钢经60min SMAT后，表面硬度约是基体的1．7倍【271。AISl304不锈钢SMAT

5min时表面硬度达到了3．6GPa，30min时趋于稳定值约为5GPa[2引。刘宝胜对

表面机械研磨处理30min的AZ91D和AZ31B硬度测试发现，表面纳米化表面

硬度提高了2倍以上12引。

SMAT后表面硬度提高的主要原因是晶粒细化和加工硬化两种效应共同作

用的结果。由试样组织与性能的对应关系可见，晶粒尺寸沿试样的深度方向逐

渐增大，而硬度逐渐减小，这种现象与传统的Hall．Petch关系一致，也与其他超

细晶材料的力学性能研究结果相符【301，因此可以确定表面纳米化对材料表面的

强化有一定的贡献。

21摩擦磨损

表面纳米化提高了材料表面的硬度，也改变了材料表面的摩擦磨损行为。

王镇波等人在MT8．002往复式摩擦实验机上研究了表面纳米化低碳钢Q215在

不同载荷下的摩擦磨损性实验【311，发现表面纳米化前后材料的磨损量均随载荷

增大而增大，但当载荷低于8N时，表面纳米化试样的磨损量总是低于原始试样

的磨损量，当载荷为4．8N时两者相差较大，表面纳米化后的磨损量最低时只有

原始试样的1／3．2／3；当载荷增大到10N时，两者的磨损量基本相同。这说明表

面纳米化明显增大了低碳钢在低、中载荷下的耐磨性。刘阳等对未表面纳米化、

表面纳米化及表面纳米化抛光试样在有润滑的条件下进行往复式磨损实验发现

【321，在实验的载荷范围内(20．40N)，表面纳米化试样的磨损体积始终最大，而

8
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表面纳米化抛光试样的磨损量要小于未表面纳米化的试样。表面纳米化试样表

面产生的鱼鳞状表层在往复犁削中容易被折断易造成片状脱落从而使其磨损量

大于未表面纳米化试样；试样表面纳米化抛光后，表面的金属表面磨痕比较平

整，犁沟较浅从而使磨损量最小。

表面纳米化前后试样摩擦磨损行为的差异主要源于两方面的原因【3l】：一方

面是因为纳米晶具有高的强度和硬度，磨粒压入表层的深度小，配副相对试样

表面运动的阻力较小，所以表面纳米化试样的摩擦系数及磨粒磨损所造成的磨

损量比原始试样小；另一方面是因为纳米表层的反复塑性变形量小，加之纳米

化可能使得裂纹扩展较难，因此，在相同载荷下表面纳米化试样较原始试样更

难于发生疲劳磨损。

31热稳定性

热稳定性通常是指在升温过程中其结构的稳定性。纳米材料中由于存在大

量的非平衡晶界和晶格畸变，为晶粒长大提供了驱动力，而使纳米晶体处于热

力学上的亚稳态，在一定的外界条件(如温度场、电场、磁场、力场等)作用下，

将使之向更为稳定的亚稳态或稳态转变，一般表现为固溶脱溶、相转变和晶粒

长大。而金属材料在经过表面纳米化后仅能在距表层几十微米的范围内形成纳

米晶，一旦发生纳米晶粒的长大，表面纳米化材料即转变为普通的粗晶材料，

将会失去其特有的优异性能。表面纳米化材料的纳米晶层热稳定性的好坏将直

接影响到这种材料的其它性能。因此，只有保持表层纳米晶尺寸的稳定性，才

能保持表面纳米化材料的固有特性。

按照经典的多晶体晶粒长大理论，晶粒长大的驱动力△肛与晶粒尺寸d的关

系可由Gibbs．Thompson方程【33】描述：

△∥：—2f—2y
。d 1．1

公式中Q为原子体积，7为晶界能。从上式可以看出，晶粒长大的驱动力与

其晶粒尺寸成反比，随晶粒尺寸的减小，晶粒长大的驱动力显著增大，即纳米

晶体的晶粒长大驱动力从理论上讲要远远大于一般多晶体，甚至在常温下，纳

米晶粒也难以稳定。然而大量的实验表明，不同方法制备的纳米晶体材料在一

定程度上都具有较高的热稳定性，在室温下稳定，尺寸不变，表现为其晶粒长

大的初始温度较高(有时高达0．6Tm，Tm为材料的熔点)。单质纳米晶体晶粒长

大的起始温度在O．2．0．4Tm之间【”】，比普通粗晶材料的再结晶温度(约0．5Tm)低，

纳米合金的晶粒长大温度往往高于O．5Tm【351。Alymov M．L等‘361在研究中发现纳．

米晶体晶粒长大的驱动力主要来自体系晶粒和界面的储存能降低，阻力则表现

在原子扩散或晶界迁移需要一定的激活能。王爱香等【”】对316L不锈钢表面机械

研磨处理前后试样的热稳定性进行研究表明，当温度升高到973K时，梯度组织

9
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发生了再结晶，表层纳米晶发生了缓慢长大，但晶粒尺寸仍在纳米量级。樊新

民等【38J用DSC测试了7A04铝合金表面纳米化的热稳定性，结果表明试样在

473K退火后晶粒没有明显长大，平均晶粒尺寸在约100rim。赵西成等【39】对不同

退火温度的表面纳米化Zr-4合金发现，当退火温度为350℃时，表层纳米晶的

晶粒尺寸为42．2rim，当高于350℃时晶粒明显增至3¨m(但仍比基体晶粒尺寸

小)。

除了晶粒稳定性因素外，界面能降低，晶格畸变等也是影响纳米晶体热稳

定性的重要因素，而且晶粒长大只是纳米晶结构失稳的表现形式之一，溶质偏

聚、晶粒形态变化、第二相析出等微观结构变化过程也可能使纳米材料的性能

发生明显的变化，因此，有必要对纳米材料热稳定性的影响机制做进一步的深

入研究，在较宽温度范围内获得热稳定性好的材料，对进一步设计研究纳米功

能元件具有重要的意义。

1．4．3化学性能

表面纳米化后，由于材料的活性原子数增加，材料的反映活性普遍增加：

对于活性金属，纳米化使材料的腐蚀速度增加，并且溶解速度存在明显的尺寸

效应；对于钝性金属材料，使其表面更易形成钝化膜，提高了材料的钝化性能，

如对于采用磁控溅射技术获得209in厚的纳米Fe．20Cr薄膜涂层，晶粒细化增加

了活性原子的数目，促使材料表面钝化膜的生成能力增加【401。李东等【411研究利

用高能喷丸表面纳米化处理提高SS400钢焊接接头的抗硝酸盐溶液

(Ca(N03)257％+NH4N033％)应力腐蚀性能。唐锋林【42】对经过喷丸的铝合金和镁

合金试样，在阳极极化曲线的测量实验研究表明，铝合金的自腐蚀电位从喷丸

前的．0．ggv升高到喷丸后的．0．82V，镁合金的自腐蚀电位从喷丸前的．1．54V升

高到喷丸后的．1．44V，并且不管是铝合金和镁合金经喷丸后试样的电流也明显比

未喷丸的自腐蚀电流要小，这说明铝合金和镁合金经喷丸后表面层的阻抗要高，

即生成的氧化膜要厚而且致密，因此无论是铝合金还是镁合金在经受喷丸后耐

蚀性能都有不同程度的提高。从另一方面讲，表面纳米晶之间形成高体积分数

的界面为元素扩散提供了理想的通道，使得材料表面化学处理更容易进行。胡

心彬等【43】对表面机械研磨处理H13钢离子渗氮行为发现，在直流脉冲渗氮炉中

经520℃离子渗氮5h后，未SMAT处理和经SMAT处理后的渗氮层厚度分别为

651上m和1159m，表明机械研磨处理对H13钢离子渗氮具有明显的催渗作用。卑

多慧等【44J研究表面喷丸纳米化预处理对气体渗氮行为发现，560℃以下表面超声

喷丸纳米化预处理表面与原始表面气体渗氮18h以内，表面纳米化预处理可以

明显提高渗氮速度，在相同的渗氮条件下，可以使化合物层的厚度成倍增加，

或者可以大幅度减小渗氮时间，或者可将渗氮温度降低50℃左右。
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11 Ill

1．5镁及镁合金表面纳米化

1．5．1镁及镁合金塑性变形的结构特征 ～一、 ·

在大气压下，纯镁属于密排六方(HCP)晶体结构，镁原子在晶胞中的位置和

各主要晶面和晶向如图1．5所示【451。纯镁在25"C下的晶格常数为a=0．32092nm，

c=0．52105nm，轴比c／a=1．6236，与理想密排六方结构的c／a=1．633十分接近。虽然密

排六方晶体的致密度和原子配位数与面心立方晶体相同，但由于两种晶体原子密

排面的堆垛方式不同，晶体的塑性变形能力相差悬殊。

C

卜．一口—叫

(a)原子位置

C

A层

B层

^层

劫

22)

龟

(b)基面和晶面【1 2 10】

,[0001】

120．]fimo】 121lo]糕友嘤
砌‘产擎瓴
[21101 、【l嗣¨n

(C)【1loo】区主要晶面 (d)主要晶向

图1．5金属镁晶胞

Fig．1．5 Unit cell crystall magnesium

(a)atomic position，(b)basal plane a face plane and principal of【1 2 1 0】zone，

(g)principal plane of【1 1 00]，(d)principal direction

由于晶体发生塑性变形时滑移面总是原子排列的最密面，而滑移方向总是原

子排列的最密方向；因此相比于面心立方和体心立方晶体，密排六方结构的镁晶
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体滑移系少，冷加工成形困难。低于498K时，多晶镁的塑性变形仅限于通过基面

<0001)与<11 20>方向滑移和锥面(1012)与<1011>方向孪生来实现。高于498K

时，原子振动的振幅增大，使得最密排面和次密排面的差别减小，从而会产生新

的滑移面和滑移方向。

由于轴比(c／a)是反映密排六方晶格各晶面原子密排程度的重要参数，所以在

冶炼过程中加入锂、铟和银等合金元素可以降低镁合金晶体c／a值(如加入8at．％Li

后e／a值下降到1．618)，使镁合金在较低温度下具有延展性而无需借助于晶粒细化。

然而，这些镁合金固溶强化效果不显著，加工硬化效应低，抗蚀性差，很难实现

工业化应用。大量的研究表明，除非采用快速凝固和大变形使晶粒充分细化以降

低反向应力并借助晶界滑动来增强晶粒旋转，否则镁合金的室温变形非常困难。

值得注意的是镁合金的塑性变形能力不仅与温度有关，而且还与晶粒大小和

变形速率有关。对晶粒尺寸约为51xm的AZ31镁合金挤压棒材进行拉伸实验发现【46】：

在温度为598K的应变速率为10’4S以时试样表现出明显的超塑性，最大伸长率可达

608％。与铝台金相比，晶粒细化对镁合金强度和塑性的改善效果更明显。晶粒细

化不仅能提高镁合金的强度和延展性，而且会导致高应变速率和低温超塑性。所

以晶粒细化是改善多晶镁变形结构特征、提高镁合金各种性能的重要途径之一。

根据霍尔一佩奇公式，即

仃j=tlr。+尉一啦 1．2

式中，o。为屈服强度；oo为单晶屈服强度；K为Hall．Petch常数；d为晶粒尺寸。

从公式可知，合金的强度随晶粒尺寸的减小而增加。

一般而言，常数K正比于M(M为Taylor因子)，因此常数K随Taylor因子的增大

而增大，而Taylor因子通常取决于滑移系数目。镁的Taylor[因子为6．5，铝的为3．06，

从而得到纯镁的Hall—Petch常数K为280MPa·mu2，纯铝的Hall．Petch常数为

68MPa·m¨2。因此晶粒尺寸对密排六方金属的强度影响大。研究表明，当镁合金晶

粒细化到1gm左右时，能够激活新的变形机制，导致晶界滑动以及室温下新的流

变过程，从而大大改善延展性，甚至产生超塑性【47】。

1．5．2镁及镁合金表面纳米化的意义

镁及镁合金作为一种最轻的结构材料，且具有很多优异性能，被广泛应用于

汽车、计算机、通讯及航空航天等众多领域。实验研究结果证明，金属材料经表

面纳米化处理后，材料的整体性能与表面性能都有所改善和提高。同时由于表面

纳米化技术本身的特点，得到的表面层与基体之间不存在脱落现象，处理前后构

件尺寸几乎无变化，而且通过对喷通喷丸工艺或对其进行改进就可以实现表面纳

米化。所以，近年来对金属材料表面纳米化技术研究逐渐增多，并对金属材料的

12



硕士学位论文

组织细化机理进行了研究，涉及到的金属材料也由原来的钢铁材料向有色金属发

展，如不锈钢、低碳钢、铜合金、钛合金、铝合金、镁合金等。但是对不同工艺

参数表面纳米化后的组织、性能等研究较少，此外这些镁、铝合金的成形方式都

是液态成形或热轧态，对近年来研究较多的半固态成形方式得到的金属材料研究

几乎没有。

1．6本文的研究目的、意义及内容

在服役环境下，金属材料的失稳多始于表面，材料的疲劳、腐蚀、磨损对材

料的表面结构和性能极其敏感，所以材料表面组织和性能的优化能大大提高材料

的整体性能和环境服役能力；另一方面，在抑制裂纹生长方面，细小晶粒优于粗

晶粒；反过来在抵抗裂纹扩展方面，粗晶粒优于细小晶粒。因此，获得表面是细

晶而心部是粗晶的金属材料，可以大大提高材料的使用寿命。长期以来，国内外

研究者一直在探索新的技术来提高材料的表面性能。纳米材料由于其优异的性能，

所以人们很自然地想到在材料表面形成纳米结构来提高材料的表面性能及环境服

役行为。1999年，卢柯等提出了表面纳米化技术【4引，即通过多方向载荷反复作用

于材料表面，使表面发生强烈塑性变形，在材料的表面制备出一定厚度的致密的

且沿厚度呈梯度组织的纳米结构表层，而心部仍是粗晶组织，也就是实现表面纳

米化，从而实现通过表面组织和性能的优化来提高材料的整体力学性能和服役行

为。此项技术己引起国内外同行的广泛关注，被认为是今后几年内纳米材料领域

最有可能取得实际应用的技术之一。

目前，此技术已经在镁合金【48-5们、铝合金【511、纯铁【191、不锈钢【52，531、低碳钢

14】等金属材料表面得到了实现，并对表面纳米化过程中的塑性变形机制、纳米晶

的形成以及表面纳米化后材料硬度【491、力学性能【22，541、摩擦磨损性【4，551、热稳定

性【”’56】等进行了研究。然而，这些基体材料大多是液态铸造成形的，对近年来研

究较多的半固态成形合金的表面纳米化技术研究几乎没有，而且半固态成形后的

组织与液态成形的组织明显不同15¨。本论文实验对半固态成形AZ91D镁合金进行

表面机械研磨处理(Surface Mechanical Attrition Treatment，SMAT)，在试样表层

制备出一定厚度的纳米结构层，研究了SMAT工艺参数对表面纳米化效果的影响。

利用OM、XRD等设备，研究了两种合金的变形表层的结构特征；还研究了SMAT

前后的电化学腐蚀特性及显微硬度等性能变化及固溶处理对SMAT效果的影响。

13
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第2章实验材料及方法

2．1实验材料和方法

2．1．1实验材料

本论文实验选用AZ91D镁合金，其化学成份(质量分数)如表2．1所示。实验时

将其切割成尺寸为40mmx40mmxlomm的试样。进行SMAT前对试样进行去油、去

污、磨边等前期处理。

表2．1 AZ91D镁合金成份

Tab．2．1 Chemical Compositions ofAZ91D magnesium alloy(％，mass fraction)

2．1．2实验方法

本论文采用表面机械研磨处理对金属型和半固态成形AZ91D镁合金进行表

面自纳米化处理，基本原理如图1．3(a)所示，它主要包括两部分：振动发生器和

盛放弹丸、固定试样的容器。根据被处理材料力学性能选择材料和尺寸不同的

弹丸以及弹丸振动频率和时间，常用的球形弹丸直径在1．10ram之间。GCrl5不

锈钢(或玻璃和陶瓷)制成的球形弹丸放在由振动发生器驱动的容器内，振动发

动器的振动频率可调范围为50Hz．20KHz。由于实验设备的原因，本实验选择的

振动频率是20Hz。为满足不同要求，处理可以在真空、氢气、氮气或氨气等不

同气氛条件下进行。处理时可以通过改变弹丸的大小、振动频率来调节撞击材

料表面能量的大小。

工作时，整个容器在振动发生器的驱动下做垂直振动，容器内弹丸产生共

振，并连续不断的以高速撞击材料表面。由于振动频率、弹丸尺寸和距离试样

表面距离的不同，弹丸速度大约在1-20m／s内变化，弹丸以随机的方向撞击材料

的表面。每一次撞击都导致材料表面层高速率的塑性变形，连续多方向高速率

的弹丸撞击，导致材料表面层发生严重塑性变形而使表层晶粒细化至纳米量级，

形成表面为纳米晶、晶粒尺寸沿厚度逐渐增大的梯度组织。弹丸撞击产生的能

量大约90％转化为热能，引起被处理材料表面层温度升高，其余大约10％的撞

击能量以应变能的形式储存在材料表面层中【121。弹丸随机的撞击方向导致材料

表面层发生复杂的塑性变形。对于不同的材料，每一次弹丸撞击产生的分切应

14
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力，可以产生滑动位错或机械孪晶来协调塑性变形。由于弹丸撞击的多方向性，

通常导致不同滑移系或孪晶系的开动，这将有利于原始粗大晶粒的细化。

本实验的参数设置如下：振动频率20Hz，弹丸材料为GCrl5，弹丸直径为

6mm、8ram、10mm，弹丸含量60％、80％、100％、120％，喷丸距离为1lmm、

13 mm、15 mm，喷丸处理时间30min、60 rain、90 rain、120 rain、150 rain、180

rain，SMAT全程用氩气保护。技术路线如图2．1所示。

试样制备

SMAT

截面形貌观察I硬度测试I物相分析

腐蚀性测试 l l确定最佳工艺参数

热稳定性分析

完全、部分
固溶处理

最佳参数下SMAT

退火处理I I截面形貌观察l硬度测试

图2．1技术路线

Fig．2．1 Technical route of the experiment

2．2表面机械研磨处理后试样的结构和性能的表征方法

1)金相观察(Optical Microscope，OM)

试样进行SMAT后，用钢锯将已经进行表面机械研磨处理的试样沿纵向锯

开，在自制的夹具上固定好试样，然后依次用800#、1000#、1200#、2000#的水

砂纸打磨，将切面磨平，然后进行机械抛光，再用相应的腐蚀剂对试样进行侵

蚀，最后在MEF．3金相显微镜下初步观察表面变形层的金相组织、变形层的厚

度等。腐蚀液的化学成份见表2．2。

表2．2腐蚀液的化学成份

Tab．2．2 Chemical compositions of corrodents

试样 腐蚀剂成分

金属型SMAT

半固态成形SMAT

半固态成形T4+SMAT

硝酸4ml，96ml蒸馏水

乙二醇60ral，蒸馏水20ml，冰醋酸20 ml，硝酸1 ml

硝酸4ml，96ml蒸馏水

15
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2)X射线衍射分析(X．Ray Diffraction，XRD)

XRD是研究纳米晶体材料结构的有利工具之一，它可给出纳米晶体的晶粒

尺寸、点阵参数、点阵畸变和宏观、微观残余应力等多种结构参数数据，还能

确定多相材料的相组成情况。本实验是用日本理学公司生产的Rigaku

D／Max．2400衍射仪。实验采用旋转铜靶，管压为40Kv，电流为lOOmA。铜的波

长h也l和九ka2(h口l=1．54056A，h心=1．54439A)由位于测角仪接受狭缝处的石墨

单晶选出。实验温度为室温，扫描的角度范围为20～800，选用的步进为0．020。

X．射线衍射分析的目的是测定表面机械研磨试样表面层的平均晶粒尺寸。根据

所测得的Bragg衍射峰半高宽宽度，利用Scherrer公式计算表面层的平均晶粒尺

寸。Schemer公式表示为

D：j生 2．1
pcosO

式中k为Scherrer常数，其值为0．89；D为晶粒尺寸(nln)；13为衍射峰半高

宽(rad)；0为衍射角；九为x射线波长。

3)成分分析(Electron Probe Microanalyser,EPMA)

试样成分测量由日本岛津公司生产的EPMA．1600电子探针上进行。电子束

电压为0-30Kv，光学分辨率llxm，电子像分辨率6rim。

4)显微硬度测试

硬度是衡量材料抵抗塑性变形能力大小的一个指标。由于材料的硬度与材

料的使用性能及加工性能密切相关，因此测定材料的硬度被广泛用作分析材料

的组织结构、检验产品性能的重要手段。为了研究试样表面纳米化后硬度的变

化，对处理试样沿厚度的显微硬度分布进行了测量。还对镁合金表面纳米化后

不同温度退火的试样以及完全固溶与部分固溶后SMAT试样进行硬度测试。所

采用的维氏显微硬度仪型号为HX．1000TM，所用载荷是1009f，加载时间是10s。

5)耐蚀性测试

利用CHl600C电化学工作站在3．5wt％NaCl水溶液中测量腐蚀30min的

Tafel曲线，评价其腐蚀行为。工作电极材料用SAMT AZ91D镁合金线切割成

10x10x10mm3的试样，SMAT面暴露，顶端引出导线。参考电极用饱和甘汞电

极，辅助电极为铂电极，扫描速度10mV／s；扫描范围：．2000～1000mV。
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第3章表面机械研磨处理工艺参数对AZ91D镁合金

表面纳米化的影响

金属型AZ91D镁合金的铸态显微组织由树枝状初生的a固溶体基体和沿晶

界分布的离异共晶相(仅+IB-Mgl7A112)组成。半固态成形AZ91D镁合金的显微组

织由颗粒状的仅．Mg初生相与周围细小网状分布的[3-M917A112相与共晶相组成，

由于两种不同成形方式得到的显微组织明显不同。在镁合金中，第二相的形貌

和分布对合金的塑性变形行为有很大的影响，所以金属型和半固态成形镁合金

在相同的变形条件下，表面机械研磨处理(Surface Mechanical Attrition Treatment．

SMAT)的效果是不一样的。

3．1喷丸距离与时间对AZ91D镁合金SMAT的影响
。

喷丸距离是指喷丸前弹丸的上表面到试样待处理表面的距离。喷丸距离不

同，弹丸撞击试样的强度与速度就不同，致使表面纳米化后的晶粒尺寸、变形

层厚度不同。本实验经初步理论计算，选择了llmm、13mm、15mm三个不同

的喷丸距离，处理时间为30min、60 min、90 min、120 min、150 min、180 rain。

在表面机械研磨过程中，图1．3(a)所示容器在外界驱动力的作用下发生上下

振动，试样是固定在容器的上盖上，随着容器一起运动，二者没有相对位移，

容器的运动轨迹即试样的运动轨迹同时，容器中的弹丸随着容器的振动而进行

接近抛物线形的运动，但是，因为弹丸的数量很多且各自的运动轨迹不一样，

在此过程中不可避免地出现相互碰撞而使得弹丸的运动路径呈不规则的形状。

喷丸距离不同，意味着在试样运动的一个周期中弹丸相对于试样的运动方向和

大小都不一样。表面机械研磨的过程，实际上是消耗弹丸的动能做功，使试样

表面产生弹塑性变形的过程【5引。由于抛物线运动在垂直方向上的分速度随着工

艺条件的不同而变化，故喷丸距离变化时，弹丸撞击试样表面的强度是不一样

的，如果弹丸以最大的垂直分速度向试样表面运动，则撞击的强度最大，试样

表面的塑性变形程度也就最大。但是，容器(即试样)与弹丸的相对运动方向在

相同、不同和部分相同之间变化，容器向上运动时，弹丸的运动方向可能向上

也可能向下，当二者的运动方向相反时，撞击的强度最大，而运动方向相同时，

撞击的强度最小，而且即使二者的运动方向相反时也可能出现撞击强度不是最

大的情况，所以喷丸距离应存在一最佳值。

在最佳的喷丸距离下，表面机械研磨处理的效果(包括变形层厚度和晶粒尺
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寸)也会随喷丸时间的延长而变化。喷丸时间短时，表面层与基体基本没有区别，

当喷丸时间延长，表面层与基体有了明显区别，当喷丸时间继续延长，表面层

与基体之间的明显区别减弱了，这是因为长时间的喷丸处理，可能会使表面己

形成的变形层发生剥离、脱落的现象，导致晶粒尺寸有长大的趋势，所以喷丸

时间也应存在一个最佳值。

3．1．1喷丸距离与时间对金属型AZ91D镁合金SMAT的影响

3．1．1．1显微组织观察

图3．1是金属型AZ91D镁合金在相同喷丸时间120min条件下，不同喷丸距

离表面机械研磨处理后的横截面金相组织。从图3．1可以看出，处理后试样表面

层沿晶界分布的离异共晶相(a+p-Mgl7All2)与基体组织相比，几乎没有区别，

在图3．1(b)dP，试样表层发生了稍微的塑性变形，但与基体组织相比，区别不是

很大，而且发生变形的位置很不均匀。这可能是因为当喷丸距离不同，弹丸撞

击试样表面的能量就不同，进而会影响到塑性变形程度或能力，微观地表现在

图3．1金属型AZ91D镁合金不同喷丸距离下喷丸120min后的截面组织

Fig．3．1 Permanent mold casting AZ9 1 D cross-section morphologies peened forl 20min

with different peen distance：(a)l l mm，(b)1 3ram，(c)1 5mm
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试样处理表层一定深度范围内的离异共晶组织的相对含量，侯利峰【591等研究金

属型镁合金时发现表面纳米化试样表面发生了p-Mgl7AIl2的反溶现象。

图3．2是金属型AZ91D镁合金在喷丸距离13mm的条件下，不同喷丸时间

SAMT后试样的横截面金相组织，从图中可以看出，经不同喷丸时间SMAT后

的试样表面层都发生了不同程度的塑性变形，可是变形程度很弱。随喷丸时间

图3．2金属型AZ91D镁合金喷丸距离13mm、不同喷丸时间后的截面组织

Fig．3．2 Permanent mold casting AZ91 D cross-section morphologies peened for peening

distance 1 3mm with different peen time：

(a)30rain，(b)60min，(c)90min，(d)120min，(e)150min，(f)180min
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的延长变形程度有增大的趋势，同时最表层的网状结构的p．Mgl7All2随处理时

间的延长有减少的趋势，但是变化趋势不是很明显。

结合图3．1和3．2可以得出，在本实验选择的系统驱动力下(即系统频率下)，

改变喷丸距离、喷丸时间时金属型AZ91D镁合金表面层组织在低倍下几乎没有

变化。这也许是因为弹丸撞击试样表面的能量不够，导致表面发生塑性变形的

深度很小。为了更清楚地观察金属型AZ91D镁合金表面纳米化塑性变形层的显

微组织，可以对试样进行前期的热处理，如固溶处理，即部分固溶处理和完全

固溶处理。

3．1．1．2 SMAT后XRD分析

图3．3是金属型AZ91D镁合金经不同喷丸距离与喷丸时间SMAT后的XRD

图谱，与原始试样相比，经不同喷丸距离、喷丸时间SAMT后，衍射峰明显宽

化。己知，Bragg衍射峰宽化是由晶粒细化宽化、微观应力宽化和仪器宽化三者

叠加的结果，所以Bragg衍射峰的线形也是由这三种宽化峰的线形决定的。由于

仪器宽化对不同的试样作用相同，所以可以不考虑仪器宽化的作用。图(b)、(d)

分别是(a)、(e)--强峰的放大图，可以看出，随喷丸时间的延长和喷丸距离的增

加，最强衍射峰的位置发生了偏移，先向左偏移再向右偏移，这可能是因为在

表面机械研磨处理的过程中，一个晶粒的发生微观应变表现为原子间距的变化，
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2theta(deg) 2theta(deg)

图3．3金属型AZ91D镁合金不同喷丸距离、时间的XRD

Fig．3．3 Permanent mold casting AZ9 1 D Mg alloy SMAT samples ofXRD profiles for

different peening distance and time：(a)different peening distance，(b)magnification of(a)，

(c)different peening time，(d)magnification of(c)

图3．4是金属型AZ91D镁合金不同喷丸距离、时间SMAT后试样最表层晶

粒尺寸随喷丸距离、时间的变化关系，从图中可以看出，试样经SMAT后晶粒

尺寸达到了纳米级，30min SMAT时晶粒尺寸达到30．6nm，且随喷丸时间的延

长，表层晶粒尺寸有减小的趋势。随喷丸距离的增加，表层晶粒尺寸有增大的

趋势，这是因为当振动频率不变时，即外界驱动力不变时，喷丸距离增大，也

就是弹丸撞击试样表面的强度减弱，同时撞击到试样表面的弹丸数量也相对较

少，所以表面纳米化的效果减小，晶粒尺寸略有增大的趋势，但是总体趋势变

化不明显。综合分析得出最佳的喷丸距离为13mm，喷丸时间为120min。

E
C
’-，

o

丛
∞
C

面

o

Shot peening time(min)

图3．4金属型AZ91D镁合金SMAT晶粒尺寸与喷丸距离、时间的变化关系

Fig．3．4 Permanent mold casting AZ9 1 D Mg alloy grain size after SMAT with different

peening distance and time
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实际上，X．射线通过物体时，由于物体的吸收和反射等因素，其强度要减

弱，所以X一射线衍射测量的结果只是反映物体表面层一定厚度范围内的信息。

对某一种材料X．射线穿透深度x可以有如下公式计算【∞】：

iI。2
exp(-／哆) 3．1

式中：÷为穿透系数，p为质量吸收系数，p为吸收体的密度。对镁合金
lo

来说，质量吸收系数“=40．6cm29。1【611，吸收体的密度p=1．7389cm一。按X．射线

垂直入射试样表面，衰减到1％时为X．射线穿透深度，计算可得X一射线穿透深

度为5¨m。也就是说，上述所得结果反映的是试样表面层约5肛m厚度范围内的

平均值。

3．1．2喷丸距离与时间对半固态成形AZ91D镁合金SMAT的影响

3．1．2．1显微组织观察

图3．5是半固态成形AZ91D镁合金在相同喷丸时间120min下，不同喷丸距

离SMAT后横截面组织，可以看出，半固态成形镁合金表面机械研磨处理的效

果明显优于金属型镁合金。半固态成形AZ91D镁合金试样SAMT后，表面发生

了明显的剧烈塑性变形，剧烈变形层已经分辨不清明显的晶界了，且变形程度

沿试样厚度方向的增大而逐渐减小，变形层与基体之间也没有明显的分离界面，

所以通过表面机械研磨处理后的试样在使用过程中不存在处理层脱落、剥离等

现象。表面机械研磨处理过程中，弹丸以随机方向、反复撞击试样表面，使其

发生塑性变形，对于半固态成形试样，在塑性变形过程中，初生相Q．Mg几乎没

有变化，发生塑性变形的主要是初生相周围呈网状分布的]3-M917A112和共晶组

织。

对金属型铸造成形的镁合金由于p-MglTAIl2相沿晶界分布呈网状结构，偏

聚严重，且尺寸较大，在光学显微镜下能够清楚地看到网状分布的第二相，在

表面纳米化处理中，能明显的观察到试样表面层一定厚度范围内p-Mgl7A112相

含量减少及反溶现象，但在本实验的变形条件下，在低倍显微镜下这种现象几

乎观察不到。但是半固态成形AZ91D镁合金，网状分布的IB-Mgl7All2相比较细

小，在低倍显微观察中看不到其相对含量的减小和反溶现象，但能明显看到表

面层组织的细化现象。在相同的工艺参数条件下，即在相同的撞击强度下，半

固态成形镁合金表现出更强的塑性变形能力。在实验中所选取的喷丸距离和喷

丸时间下，当喷丸时间为120min时，随喷丸距离的增加，剧烈塑性变形层也有

所不同，当喷丸距离为13mm时，剧烈塑性变形层的程度、厚度都相对于1lmm、

15ram时的都明显，越接近处理表层，晶粒越细小。



硕士学位论文

图3．5半固态成形AZ91D镁合金不同喷丸距离下喷丸120rain后的截面组织

Fig．3．5 Semi-solid formingAZ9 1 D cross-section morphologies peened forl 20min with

different peening distance：(a)1 1 mm，(b)1 3mm，(c)1 5mm

喷丸距离不同，意味着在试样运动的一个周期中，弹丸相对于试样的运动

方向和大小都不一样，因为试样是固定在罐的上盖上，随着罐一起运动，二者

没有相对位移，罐的运动轨迹即试样的运动轨迹。这使得二者的相对运动方向

可能出现相同、部分相同以及相反等几种情况。在不同方向的相对运动情况下，

弹丸撞击试样的强度具有差别，从而导致宏观上试样喷丸处理后变形层的厚度

的不同。另外，弹丸的运动速度与弹丸与上下底面的相当位置(即喷丸距离)有

关。以振动时弹丸的上升过程为例，若忽略弹丸与底面的弹性碰撞，弹丸受到

底面的作用力做上抛运动，初始速度较低，然后逐渐提高，达到最大速度后开

始降低。显然，如果试样位于这一弹丸运动速度最大点处，所受到的作用力是

最大的。因此，喷丸距离应存在一最佳值。在本实验中所用条件下，喷丸距离

为13ram时喷丸强度最高。

图3．6是半固态成形AZ91D镁合金在喷丸距离为13mm、不同喷丸时间

SMAT后的横截面组织，从图中可以看出，试样表层发生了明显的塑性变形，微

观结构明显不同于基体，试样横截面上塑性变形呈梯度变化，离表面越远塑性

变形量越小。随喷丸时间的延长，表面机械研磨处理过程中试样的变形程度逐

渐增大并趋于稳定。由图3．6(d)可知，SMAT处理120min，表层发生了明显的塑
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性变形。在相同的变形条件下，即处理时间相同时，塑性变形区的厚度沿表面

明显不同，显示出半固态成形镁合金表面层塑性变形是不一致的。
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变形是不一致的。这是由于在相同变形条件下，不同取向的晶粒塑性变形是不

相同的，甚至在同一个晶粒的不同区域，塑性变形也不尽相同而导致的【621。表

面机械研磨处理初期，塑性变形优先发生在一些取向易发生滑移的晶粒中，晶

界对塑性变形具有阻碍作用，使得同一层上晶粒的塑性变形呈现出不均匀性。

塑性变形由表面开始，并逐渐向深层延伸。随处理时间的增加，变形层厚度逐

渐增加，并逐渐趋近于某一个恒定值。还可以发现，在表面机械研磨处理过程

中，颗粒状的初生相组织在变形过程中几乎没有发生变化。

3．1．2．2变形层厚度变化

到目前为止，还没有十分精确的、直接的方法来确定材料表面纳米层的深

度，但可以肯定的是，材料在喷丸处理后表面纳米层的形成与材料表面层的强

烈塑性变形有很大的关系。因此，材料表面剧烈塑性变形层的深度在一定程度

上能够反映出材料表面纳米层的深度，变形层的深度越厚，则纳米层的深度也

越厚。因此，可以通过研究表面塑性变形层的厚度近似得到经过SMAT处理获

得的表面纳米层厚度和处理时间之间的关系。

图3．7是半固态成形AZ91D镁合金经不同喷丸距离SAMT后的剧烈塑性变

形层后随喷丸时间的变化曲线，剧烈变形层厚度是指沿试样厚度方向在光学显

微镜下可以明显分辨出塑性变形区域的距离。从图可知，在不同的喷丸距离下，

在SMAT初始阶段，试样剧烈变形层厚度随时间的变化率较大，随着喷丸时间

的延长，变形层厚度的增大趋于平缓，到120min时趋于一个稳定值：在相同的

喷丸时间120min下，试样剧烈变形层厚度随喷丸距离的增大，呈先增后减的趋

势，当喷丸距离为13mm时，达到最大值531xm。

shot Peening Time(min)

图3．7半固态成形AZ91D SMAT变形层厚度与喷丸距离、时间的变化关系

Fig．3．7 Semi—solid forming AZ9 1D depth of deformation layer after SMAT with different

peening distance and time

当弹丸与试样的表面接触时，碰撞产生的瞬时应力将以碰撞点为中心向试

样内部传播，并且逐渐减小。随着离试样处理表面距离的增加，弹丸撞击试样
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产生的应力引起的应变同样是逐步减小的，也就是应力场所能影响到的材料内

部的深度有一个最大值。在SMAT处理初期，塑性变形即呈现出不均匀性，塑

性变形优先发生在一些取向易发生滑移的晶粒中。随处理时间增加，变形层厚

度逐渐增强，并逐渐趋近于某一恒定值，所以在喷丸距离、弹丸直径、弹丸含

量不变的情况下，随着喷丸时间的增加，剧烈塑性变形层以及整个变形层的深

度都会出现一个稳定值。

3．1．2．3 SMAT后XRD分析

图3．8是半固态成形AZ91D镁合金经不同喷丸距离、喷丸时间SAMT后的

XRD图谱，从图中可以看出，表面机械研磨处理后衍射峰明显发生宽化，宽化

的主要原因是晶粒细化宽化、微观应力宽化和仪器宽化三者叠加的结果。同样

SMAT试样的Bragg衍射峰的中心位置相对于原始试样向右偏移，随喷丸时间的

延长和喷丸距离的增加，中心位置又向左平衡位置恢复。这可能是因为在表面

机械研磨处理过程中，试样表面引入的第1类内应力(即宏观残余应力)和第1I

类内应力(伪宏观应力)共同造成的，因为两者的存在可以引起衍射峰的线形变

化和位移，使各个微区晶面面间距发生变化，按Bragg定律，衍射线中心也将产

生相应的位移。对于衍射中心的振荡可能是由于织构的存在造成的，织构的存

在使得x射线不同极距角方向采集到的X射线照射体积内那些参与衍射的晶粒
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2 theta(deg) 2 theta(deg)

图3．8半固态成形AZ91D不同喷丸距离下、时间的XRD

Fig．3．8 Semi-solid forming AZ91 D SMAT samples of XRD profiles for different peening

distance and time：(a)different peening distance，(b)magnification of(a)，

(c)different peening time，(d)magnification of(c)
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图3．9半固态成形AZ91D SMAT后晶粒尺寸与喷丸距离、时间的变化关系

Fig 3．9 Semi-solid forming AZ91D grain size after SMAT with different

peening distance and peening time

图3．9是不同喷丸时间、喷丸距离SMAT后晶粒尺寸的变化关系，从喷丸时

间和距离与晶粒尺寸的拟合曲线可以看出，随喷丸时间的延长，晶粒尺寸呈先

减小后稍有增大的趋势，因为当喷丸时间延长时，弹丸对表面的反复多方向的

撞击，使得试样表层发生冲蚀、剥离等现象以及发生动态再结晶，造成晶粒尺

寸增大。随喷丸距离的增加，晶粒尺寸呈先减小后增加的趋势。这是因为，如

图1．3(a)所示的容器里所有的弹丸在外界驱动下不可能同时或所有的弹丸撞击

到试样的表面，弹丸弹起时升高的高度也有限，当喷丸距离增大时，弹丸撞击

试样表面的个数减少、强度减弱，使得晶粒尺寸出现增大的趋势。综合分析晶

粒尺寸与变形层厚度可得出最佳的喷丸距离与时间分别为13rnrn和120min。这

27
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与金属型AZ91D镁合金最佳的喷丸距离、喷丸时间相同，但是表面机械研磨处

理的效果明显不同。

对比图3．4和3．9可以看出，在表面机械研磨处理过程中，喷丸距离和喷丸

时间对金属型和半固态成形AZ91D镁合金最表层的晶粒尺寸的影响是不同的。

相比于金属型AZ91D镁合金，半固态成形AZ91D镁合金表面机械研磨处理后

试样最表层晶粒尺寸对喷丸距离的敏感性更大。而且金属型和半固态成形

AZ91D镁合金表面机械研磨处理试样的表层晶粒尺寸随喷丸时间的变化趋势也

不一样，这可能是因为它们的原始显微组织不同造成的。

3．2弹丸直径与含量对AZ91D镁合金SMAT的影响

SMAT的过程，实际上是消耗弹丸的动能做功，使试样表面产生塑性变形的

过程。在SMAT过程中，系统频率不变，即驱动力不变，各个直径不同(即质量

不同)的弹丸运动轨迹也不同，其在容器内运动时相互之间的撞击会使弹丸的运

动方向不断地改变，也使得弹丸相对于试样的运动速度不一样，从而影响弹丸

撞击试样表面时的强度，即使是在相同的撞击速度下，不同质量的弹丸，作用

在试样表面的作用力也不同，同时，弹丸直径不同时，应变速率也有所不同，

在相同的驱动下弹丸的运动轨迹不同。弹丸的数量不同，相互之间的碰撞次数

就不同，总的运动状态也就越复杂，弹丸的数量多且各自的运动轨迹不同，容

器与弹丸的相对运动方向在相同、不同和部分相同之间变化，如果弹丸以最大

的垂直分速度向试样表面运动，则撞击的强度最大，相应地试样表面的塑性变

形程度也就最大，从而影响喷丸强度的变化。所以不同弹丸含量与直径SAMT

时会影响到试样的变形层厚度和晶粒尺寸。在本实验中，规定当弹丸在容器底

面平铺一层时弹丸含量为100％。

3．2．1弹丸直径与含量对金属型AZ91D镁合金SMAT的影响

3．2．1．1显微组织观察

图3．10和3．11分别是金属型AZ91D镁合金在最佳的喷丸距离13mm和喷

丸时间120min、不同弹丸直径和弹丸含量参数条件下SAMT后的横截面金相组

织，可以看出，对于金属型AZ91D镁合金而言，SMAT对试样的表面微观组织

没有明显的影响，相对于改变弹丸直径，当弹丸含量变化时，试样表面微观组

织与基体相比略有不同，且随弹丸含量的增加，最表层的网状结构分布的

J3-Mgl7All2相相对减少，但弹丸含量为120％时，试样最表层塑性变化很小，几

乎与基体组织一样，这可能是因为当弹丸含量增大时，弹丸与弹丸之间的碰撞

的机会增大，损失了部分能量，使得弹丸撞击到试样表面的能量减弱，从而使

试样表面的塑性变形变程度减弱。从图3．11可以看出，当弹丸直径增大时，试
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样最表层的塑性变形区域逐渐减小，这可能是因为弹丸直径增大时，一定弹丸

含量下的弹丸数量是减小的，所以弹丸撞击试样表面的机会相对较少。

图3．10金属型AZ91D镁合金不同弹丸含量、弹丸直径①8mm的截面组织

Fig．3．10 Permanent mold casting AZ9 1 D cross-section morphologies for①8mm balls

diameter with different balls content：(a)60％，(b)80％，(c)1 00％，(d)1 20％

图3．1l金属型AZ91D镁合金不同弹丸直径、弹丸含量100％的截面组织

Fig．3．1 1 Permanent mold casting AZ91 D cross—section morphologies for 1 00％balls

content with different balls diameter：(a)06mm，(b) 1 0mm

综合分析金属型AZ91D镁合金表面机械研磨处理试样的显微组织发现，在
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本文选取的工艺参数下，在低倍显微镜下，表面层组织观察不到明显的组织细

化或p．Mgl7All2相反溶现象。这可能是设定的系统振动频率小的原因，弹丸撞

击试样表面的能量不够大造成的，由于实验现有设备的限制，采取在不改变系

统振动频率的情况下，对试样进行了前期热处理，即部分固溶和完全固溶处理

后再进行表面机械研磨处理，以便更好的观察试样表面层的组织变化情况，详

见3．4小节。

3．2．1．2 SMAT后XI①分析

图3．12是金属型AZ91D镁合金在喷丸时间120min和喷丸距离13ram、不

同弹丸含量和弹丸直径SAMT后的XRD图谱，从图可以看出，当喷丸距离和喷

丸时间不变时，弹丸含量和弹丸直径改变时，衍射峰的中心位置随弹丸含量和

直径的增大先向左偏移后向右偏移靠近中心位置，说明试样在表面机械研磨处

理过程中晶粒内部的微观结构发生了变化，且在不同弹丸直径和含量下，变化

是不同的。
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图3．12金属型AZ91D不同弹丸含量、直径的XRD图谱

Fig．3．12 Permanent mold casting AZ91D XRD profiles of different balls content and diameter：

(a)different balls content，(c)different balls diameter,(b)and(d)magnification of(a)and(c)
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图3．13是金属型AZ91D镁合金在喷丸距离13ram和喷丸时间120min下，

晶粒尺寸随弹丸含量和弹丸直径变化曲线，从图中可以看出，晶粒尺寸随弹丸

含量的增大而增大，随弹丸直径的增大呈先增大后减小的趋势，但是变化幅度

很小，说明弹丸直径对晶粒尺寸的细化影响不大。所以最佳的弹丸含量是60％，

弹丸直径是6ram。
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图3．13金属型AZ91D SMAT后晶粒尺寸与弹丸含量、直径的变化关系

Fig．3．13 Permanent mold casting AZ91D grain size after SMAT with different balls

diameter and content

综合分析金属型AZ91D镁合金经不同工艺参数SMAT的显微组织、晶粒尺

寸可以得出，较好的工艺参数如下：喷丸距离13mm，喷丸时间120rain，弹丸

含量60％，弹丸直径6mm。

对于金属型AZ91D镁合金而言，其成形组织是由树枝状的仅．Mg和网状结

构分布p-Mgl7AIl2相组成。根据文献[39，59，60]的研究结果，镁合金SMAT后，

试样的表层组织主要是由a．Mg相组成，p-MglTAIl2相的含量很少，当SMA时

间延长到30min时，试样表面几乎是由单一的a．Mg相组成，也就是SMAT的过

程中，[B-M917A112相逐渐分解并且溶解到Mg基体中。结合图3．3和3．12可以看

出，在表面机械研磨处理的过程中，[3-M917All2相的含量也相对减少，当处理时

间延长到120min时，虽然从显微组织看不出明显的变化，但从XRD图谱可以

看出，最表层的[3-Mgl7All2相也逐渐分解且溶解到Mg基体中，表面几乎是由单

一的a．Mg相组成。

3l
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3．2．2弹丸直径与含量对半固态成形AZ91D镁合金SMAT的影响

3．2．2．1显微组织观察

图3．14和3．15是半固态成形AZ91D镁合金在喷丸距离13mm和喷丸时间

120min、不同弹丸含量和弹丸直径SMAT后的显微组织，从图中可以看出，试

样SAMT后，表面层的显微组织明显不同于基体组织，而且变形量离表面越近

越大。与基体相比，表层晶粒己显著细化，其晶界己经不能清晰辨认，试样的

塑性变形是在局部范围内沿不同方向随机发生的，并且沿表面变形层厚度明显

不同，显示试样表面层塑性变形是不一致的。从原始试样的固相率看，3．15(b)

的固相率相对较高，SMAT的组织细化效果相对较弱，可得出，固相率的高低对

SMAT的效果有影响。

图3．14半固态成形AZ91D不同弹丸含量、弹丸直径q)8mm的截面组织

Fig．3．1 4 Semi-solid forming AZ9 1 D cross-section morphologies for①8mm balls diameter

with different balls content：(a)60％，(b)80％，(c)1 00％，(c)120％
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图3．15半固态成形AZ91D不同弹丸直径、弹丸含量100％的截面组织

Fig．3．1 5 Semi-solid formingAZ9 1 D cross-section morphologies for 1 00％balls content

with different balls diameter：(a)06mm，(b)O l Omm

结合图3．5、3．6、3．14和3．15分析，从基体区域向喷丸表面这一区域，晶

粒逐渐变小，直到在喷丸的最表面，由于晶粒过于细小，晶界和晶粒间已经分

辨不出来。在抛光后腐蚀的过程中还发现，试样最表层区域的氧化速度要明显

快于基体金属部分，这可以由晶粒细化使得原子活性加强予以解释，当然也需

考虑到残余应力作用的影响【631。残余应力的产生是因为在喷丸过程中，金属表

面被弹丸反复多方向的强烈的打磨和撞击，在表面形成塑性形变而产生了残留

于晶粒内部和晶粒之间的压应力，这也为腐蚀过程中的氧化提供了驱动力，使

得表面喷丸影响区的腐蚀速度更快，所以在腐蚀的过程中，有意对试样边缘部

分与中间部分区别的擦拭，以防止试样最表层由于过度腐蚀出现发黑而看不清

组织的现象发生。

纵观半固态成形AZ91D镁合金SMAT试样的显微组织，在处理过程中，发

生组织细化或变形的主要是颗粒状Q-Mg初生相周围网状分布的B-Mgl7All2相

与共晶相，而颗粒状a．Mg初生相几乎没有变化；在实验过程中我们还发现，当

原始试样的固相率较高时，也就是颗粒状初生相的数量较多，在一定的视场内，

J3-Mgl7All2相与共晶相很少，不易观察到表面层细化组织。所以从前期实验准

备阶段我们得出，固相率的高低对试样在处理过程中的塑性变形能力或程度是

有很大影响。

3．2．2．2变形层厚度变化

图3．16是半固态成形AZ91D镁合金在喷丸距离为13mm和喷丸时间为

120min条件下，试样表面剧烈塑性变形层厚度随弹丸含量和弹丸直径变化关系，

从图可知，剧烈塑性变形层的厚度随弹丸含量和弹丸直径的增大而呈先增大后

减小的趋势，当弹丸含量为100％、弹丸直径为08mm时，变形层厚度最厚，达
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到531xm。

弹丸直径不同，也就是弹丸质量不同，对喷丸强度也不一样。喷丸过程中，

不同质量的弹丸在相同的驱动力下其运动轨迹不同。在采用不同的弹丸直径时，

使得弹丸相对与试样的运动变得快慢不一，也就是说，弹丸撞击试样的强度不

一样，宏观的结果就表现为表面机械研磨处理后试样的剧烈塑性变形层厚度就

不一样。即使是在相同的撞击速度下，弹丸质量的不同，作用在试样表面的作

用力也不同。
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图3．16半固态成形AZ91D SMAT后变形层厚度与弹丸含量、直径的变化

Fig．3．1 6 Semi-solid forming AZ91D depth of deformation layer after SMAT with different

balls diameter and content

材料表面剧烈塑性变形层的厚度在一定程度上能够反映出材料表面纳米层

的厚度，变形层越厚，则纳米层也越厚。由于弹丸与试样表面碰撞接触时间很

短，碰撞产生的瞬时应力将以碰撞点为中心向试样的周围传播，并逐渐减小，

因此弹丸每次撞击所产生的塑性变形被限制在以碰撞点为中心的局部区域内。

这使得材料表面沿碰撞点向四周延伸的方向，位错密度逐渐减小，从而导致变

形程度沿试样厚度方向具有不均匀性。随着距离喷丸表面距离的增加，塑性变

形逐渐地减弱，并且弹丸撞击强度越大，变形层就越深【641。随着离试样处理表

面距离的增加，弹丸撞击试样产生的应力引起的应变也逐渐减小，即应力场所

能影响到的材料内部的深度有一个最大值。所以当弹丸的撞击强度(包括弹丸大

小与含量、喷丸距离)固定时，随着喷丸时间的增加，剧烈塑性变形层以及整个

变形层的厚度都会出现一个稳定值。另一方面，弹丸在试样表面的撞击位置也

具有随机性，但从整个过程来看，表面各处被撞击的机会是均等的，所以，尽

管每次撞击变形具有不均匀性，但是试样表面某一深度处的变形量应该是趋于

一致的。
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3．2．2．3 SMAT后XRD分析

图3．17半固态成形AZ91D镁合金在喷丸距离和时间不变时，弹丸含量与弹

丸直径变化时试样的XRD图谱，可以看出，当喷丸时间120rain，在不同的弹丸

直径和含量条件下进行SMAT时，衍射峰都发生了不同程度的宽化，这也是因

为晶粒尺寸减小和微观应变增大和仪器宽化造成的。而且弹丸含量增大时，衍

射峰的中心位置向右偏移，在弹丸含量为120％时偏移量最大。而随弹丸直径的

增大，衍射峰的中心位置先右偏移后又恢复到平衡位置处，当弹丸直径为8mm

时偏移程度较大。这可能是因为在表面机械研磨处理过程中，试样表面微区塑

性变形不均匀而产生的第1I类内应力所造成的衍射线的附加角位移使衍射峰的

中心位置发生了偏移。从衍射峰的偏移程度上看，可能弹丸含量为120％、弹丸

直径为8mm时，试样因塑性变形而引起的晶粒微观结构变化程度更大些。

2 theta(aeg) 2 the4Ea(deg)

图3．17半固态成形AZ91D不同弹丸含量、直径的XRD图谱

Fig．3．1 7 Semi—solid formingAZ9 1 D XRD profiles of different balls content and diameter：

(a)different balls content，(b)magnification of(a)，

(c)different balls diameter,(d)magnification of(c)
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图3．18半固态成形AZ91D SMAT后晶粒尺寸与弹丸含量、直径的变化关系

Fig．3．1 8 Semi·solid forming AZ9 1 D grain size after SMAT with different balls content

and diameter

图3．18是半固态成形AZ91D镁合金在喷丸距离为13mm和喷丸时间为

120min条件下，试样表面晶粒尺寸随弹丸含量和弹丸直径变化关系，从图可知，

试样最表层晶粒尺寸随弹丸含量的增大而呈减小的趋势至趋于的稳定，随弹丸

直径的增大呈先增后减的趋势。

综合上述实验结果可知，相对本实验所选择的几个工艺参数中，对于半固

态成形AZ91D镁合金，选择弹丸直径8ram，弹丸含量100％，喷丸距离13mm，

喷丸时间为120rain的工艺参数时，表面机械研磨处理的效率最高。

对比图3．13和3．18可以看出，在表面机械研磨处理过程中，弹丸含量和弹

丸直径对金属型和半固态成形AZ91D镁合金最表层的晶粒尺寸的影响是不同

的。相比于金属型AZ91D镁合金，半固态成形AZ91D镁合金表面机械研磨处

理后试样最表层晶粒尺寸对弹丸含量的敏感性更大，且变化趋势是不同的。这

可能是因为它们的原始显微组织不同造成的。

在本实验选取的实验参数下，表面机械研磨处理的过程中，半固态成形镁

合金发生变形的主要是颗粒状的a．Mg初生相周围网状分布的p-MglTAll2相与

共晶相组织，颗粒状的ct—Mg初生相几乎没有发生变化。这可能是因为在同样的

撞击强度和撞击能量下，颗粒状初生相在塑性变形过程中，变形抗力较高，而

细小的呈网状分布的[3-Mgl7All2相与共晶相组织变形抗力较小。在半固态成形

镁合金中，颗粒状的初生相中Mg元素含量很高，接近于纯镁，从文献【65】可知，

在低温下，纯镁的塑性变形激活能几乎是镁合金的一半。结合实验结果看，初

生相的变形能力主要由变形激活能和形貌决定的，而且形貌对其的影响更加显

著。而金属型镁合金组织中的粗大枝晶形成连续的网络骨架，互相牵连，承受

应力的能力较强，因而在变形时表现出较大变形抗力。
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3．3镁合金SMAT晶粒细化机制

从本质上讲，SMAT是严重塑性变形的一种，但与传统的严重塑性变形的变

形方式不同，主要表现在：

1)SMAT的变形局限于弹丸撞击点周围的很小几何单元，材料整体变形不

均匀；

2)每次弹丸撞击材料表面所引起的变形方向、变形速率、变形量都有所不

同；

3)弹丸以随机多方向的撞击材料表面，使其在撞击点产生了高应变速率的

局部塑性变形，而材料结构的演化过程与应变量、应变速率、应变方向、应变

温度等有很大的关系。

SAMT过程中，材料变形方式主要受层错能大小和滑移系多少两个因素的

影响。对滑移系少的密排六方结构的材料来说， Zhul66】j Sun[671、Wu【681等对

高、中、低层错能的晶粒细化机理的研究表明，在变形初始阶段，塑性变形主

要是由孪生控制的；随应变的累积，在孪晶板条上出现了更多的孪晶和堆垛层

错，激活位错滑移系统，位错运动逐渐将孪晶片细分为亚晶；随着微观应力的

进一步增大，在亚晶的晶界处动态再结晶形核，在动态再结晶作用下，亚晶进

一步细化为纳米晶。

从文献【69】可知，当温度低于225℃时，多晶镁合金的塑性变形以滑移和孪

生为主，滑移模式主要是{0001)<11 20>基面滑移。这是因为在此温度范围内，

镁合金的非基面滑移系的临界剪切应力比基面滑移系要大两个数量级。而晶粒

细化能激活镁合金中的棱柱面和锥面等潜在的非基面滑移系。绝大多大数镁合

金在室温附近均为多相合金，在塑性变形过程中，由于各相之间存在不均匀性

变形并导致附加内应力的产生，引起裂纹的产生。在表面纳米化过程中，由于

13-M917All2相的反溶，使处理试样的表层一定深度范围内的成为单相合金，从而

使镁合金的塑性变形能力得到大幅提高。镁合金低温变形时易因滑移系少而在

晶界附近产生大的应力集中，并且变形温度越低，全位错的塞积倾向越大，由

此而引起的应力集中也就越严重。这种大的应力集中可以促进孪晶形核，并协

调塑性变形。而孪生位错皆为不全位错，不易因加工硬化而失去运动能力。孪

生应力小于非基面滑移临界分切应力的可能性随变形温度的降低而增大，随变

形温度的升高，孪生所需的临界切应力减小，但此时交滑移和非基面滑移也可

以启动。而且一般而言，随应变速率的增大，孪生的倾向更大。这是因为应变

速率增大时，交滑移及晶界滑移等主要由速度控制的塑性变形机制可能来不及

进行。在对半固态成形AZ91D镁合金表面机械研磨处理的过程中，主要细化的

组织是共晶组织，而颗粒状的0t．Mg几乎没有发生变化，所以处理试样的表层是
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大小晶粒共存的组织，而在大小晶粒并存的镁合金中，滑移、孪生等晶内塑性

变形机制和晶界滑移等晶间塑性变形机制将同时对塑性变形做出贡献。

随着离试样处理表面距离的增加，应力逐渐增大，位错墙、位错环和位错

缠结中位错密度也逐渐增多；另外，随着喷丸时间的增加，试样表面温度升高，

这是因为弹丸撞击产生的能量大约90％转化为热能，引起被处理材料表面层温

度升高，其余大约10％的撞击能量以应交能的形式储存在材料表面层中，其中

仅位错就占储存能的80％以上，所以高密度的位错就意味着高的储存能【4引，而

高能态的组织必然会向低能态组织转变，因此高密度位错区的位错发生复合或

湮灭，导致晶格重排，使高能态的位错组织转变成低能态的亚晶界，逐渐演变

为位错胞和亚晶。随着变形量的增加，形变储存能不断增大，提高了动态再结

晶的驱动力，当弹丸与材料表面因碰撞而导致的温度升高达到一定程度时，发

生了动态再结晶【J70】。另一方面，根据再结晶温度和金属熔点的对应关系知，镁

的再结晶温度约为200℃[71】。在AZ91D镁合金的SMAT过程中，随处理时间的

延长，靠近表层的区域将产生非常大的应变，这也将进一步降低材料的再结晶

温度。甚至已经有人提出，在室温下，动态再结晶也可以发生【_72】，当晶粒细化

与动态再结晶达到动态平衡时，也就是说喷丸导致试样表面剧烈塑性变形引入

的位错产生和热回复过程之间达到动态平衡，在某一温度时，位错增殖、运动

和重排导致晶粒细化达到一稳定值，宏观表现为表面纳米化效果不再发生变化，

变形层厚度随时间的延长而趋于稳定值。

3．4固溶处理对AZ91D镁合金表SMAT的影响

3．4．1固溶处理对AZ91D镁合金SMAT显微组织的影响

3．4．1．1固溶处理金属型AZ91D镁合金SMAT的显微组织

从热处理规范上看，部分固溶处理是在接近固溶温度线附近的温度下的短

时间保温处理，根据相图，AZ91D镁合金的固溶线温度约为370℃。本实验选

取的部分固溶温度为380℃保温24h，完全固溶温度为415℃保温24h。

金属型AZ91D镁合金主要由初生a．Mg和晶界处网状分布p-Mgl7A112的组

成，经380℃部分固溶2h后，粗大的网状树枝晶部分被破碎，部分薄弱部分通

过扩散进入基体a．Mg相中，使p-Mgl7All2相呈岛屿状分布状态；经过41 5℃固

溶24h，细小的二次a．Mg和p-Mgl7All2几乎完全溶进基体初生a—Mg相中，形

成单相过饱和固溶体。

从图3．19可以看出，金属型AZ91D镁合金部分固溶和完全固溶处理再进行

SAMT后，效果显著。试样表层组织明显发生了塑性变形，显微组织明显不同

与基体，且变形区域不均匀，试样截面上塑性变形呈梯度变化，距离表面越远
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塑性变形量越小。从图3．19(a)还可以看出，SMAT试样的最表层的变形层厚度

大约有40肛m，与基体相比，表层也观察不到p-MglTAll2相的明显存在，变形区

域与未变形区域没有明显的界面存在。

图3．19固溶处理对金属型AZ91D镁合金SMAT显微组织的影响

Fig．3．1 9 Solid-solution effect on microstructure of permanent mold casting AZ9 1 D Mg alloy

after SMAT：(a)partial solid-solution，(b)completely solid—solution

3．4．1．2固溶处理半固态成形AZ91D镁合金SMAT的显微组织

半固态成形AZ91D镁合金具有典型的流变组织，即由颗粒状的相与周围网

状分布的p-Mgl7All2相与共晶相组织组成，经380"(2部分固溶2h后，在Ⅱ．Mg

相颗粒的边界上还存在较多的未分解的p-Mgl7A112相与共晶组织，如图3．20(a)

中靠近基体区域所示；经完全固溶处理后晶粒边界的共晶相已经基本完全分解

溶入a．Mg相，形成单相过饱和固溶体，如图3．20(b)eP靠近基体区域所示。

图3．20固溶处理对半固态成形AZ91D镁合金SMAT显微组织的影响

Fig．3．20 Solid·solution effect on microstructure of semi—solid forming AZ91D

Mg alloy after SMAT：(a)partial solid·solution，(b)completely solid—solution
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从半固态成形AZ91D镁合金部分和完全固溶处理再经SMAT的显微组织可

以看出，试样表面层发生了明显的塑性变形，组织细化现象更加明显(图

3．20(a))，显微组织明显不同与基体，且变形区域不均匀，试样截面上塑性变形

呈梯度变化，沿试样厚度方向，塑性变形量逐渐减小，处理层与基体没有明显

的界面存在，SMAT试样的最表层的变形层厚度大约有50～601上m。

3．4．2固溶处理对AZ91D镁合金SMAT显微硬度的影响

图3．2l是固溶处理对AZ91D镁合金SMAT试样截面硬度的影响，可以看出，

固溶处理前后试样的硬度沿厚度方向的变化趋势是一致的，即沿厚度方向逐渐

减小至基体硬度。部分固溶处理使金属型AZ91D镁合金SMAT试样表面硬度略

有提高，而完全固溶处理对其影响很小。这是因为在部分固溶过程中，硬质相

[3-Mgl7A112部分溶入基体，在后期的表面机械研磨处理中，由于晶粒细化和加工

硬化两种效应的共同作用，使表面硬度略有提高。完全固溶处理后，硬质相

[3-Mgl7All2几乎全部溶入基体a．Mg中，这可能与表面机械研磨处理的表面强化

作用相抵消，所以最终的表面硬度与未完全固溶的相当。
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硕士学位论文

部分固溶和完全固溶处理使半固态成形AZ91D镁合金SMAT试样表面硬度

有所降低，这是因为完全固溶处理后，合金中的共晶体和硬质相[3-Mgi7All2几乎

完全溶入基体组织中，这种软化作用可能大于在表面机械研磨处理过程中由于

晶粒尺寸减小和加工硬化的引起的强化效应，从而使表面硬度下降。

3．5本章小结

1．SMAT只改变了半固态成形AZ91D镁合金的二次凝固组织，对初生a相

的颗粒组织几乎没有影响。

2．金属型和半固态成形AZ91D镁合金在不同喷丸距离、喷丸时间SMAT

后表面发生了剧烈塑性变形，表面晶粒尺寸达到了纳米级。从微观金相组织、

变形层的厚度和晶粒尺寸综合分析，最佳的喷丸距离与喷丸时间分别为13mm

和120min，此时表面剧烈塑性变形层的厚度达到539m左右，晶粒尺寸约为

20nm。

3．当在不同弹丸直径和含量SMAT时，半固态成形AZ91D镁合金的最佳参

数是8mm和100％，金属型AZ91D镁合金的最佳参数是6mm和60％。

4．半固态成形和金属型AZ91D镁合金经完全固溶处理再进行SAMT后，

试样的表层塑性变形区域变得更显著；沿试样厚度方向，组织的梯度变化更明

显。部分固溶和完全固溶处理使半固态成形AZ91D镁合金SAMT试样表面显微

硬度略有降低，而对金属型AZ91D镁合金的影响不大。
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第4章表面机械研磨处理对AZ91D镁合金

4．1显微硬度

晌

性台皂的影

图4．1是AZ91D镁合金经不同工艺参数SAMT后的试样表面硬度变化关系，

从图可知，半固态成形后试样基体硬度比金属型的基体硬度高20Hv左右，两种

成形方式得到的表面机械研磨处理试样的表面硬度明显都比未处理的高。从(a)

和(b)图可看出，金属型AZ91D镁合金在可选的几个工艺参数下，当喷丸距离为

13ram、喷丸时间为120min、弹丸含量为60％、弹丸直径为6ram时，试样表面

硬度明显比其他参数条件下大，这与第三章中得出的结论是一致的。从(c)和(d)

●
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毛
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∞
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图4．1 AZ9lD镁合金经SAMT后表面硬度变化

Fig．4．1 Variation of surface hardness ofAZ91D Mg alloy after SMAT：(a)different peening

distance／time for permanent mold casting Mg alloy,(b)different balls diameter／content for

permanent mold casting Mg alloy,(c)different peening distance／time for semi-solid forming

Mg alloy,(d)different balls diameter／content for semi-solid forming Mg alloy
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图可看出，从表面硬度方面考虑，半固态成形AZ91D镁合金的最佳工艺参数是：

喷丸距离13mm，喷丸时间120min，弹丸含量100％，弹丸直径8mm，这也与第

三章中得出的结论一致。金属型和半固态成形AZ91D镁合金就试样表面机械研

磨处理后的表面硬度而言，都随喷丸时间的延长，先增大后趋于稳定。

>
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图4．2 AZ91D镁合金经SAMT后截面硬度变化

Fig．4．2 Variation of cross-section hardness ofAZ9 1 D Mg alloy after SMAT

图4．2是AZ91D镁合金SAMT后试样沿厚度方向的硬度变化，可以看出，

由于表面形成了纳米晶组织，镁合金表面的硬度明显提高，与末发生变化的心

部组织相比，表面硬度提高了约1倍，并且随着厚度的增加，硬度值快速降低，

减少量逐渐下降，直到最后得到近水平的线，这就表示这一个区域受喷丸的影

响已经为零。表面硬度的提高可归因于晶粒细化和加工硬化两种效应的共同作

用。由于力学量硬度值和强度值都反映着材料抵抗外力形变的共性，所以可以

得出镁合金在经受喷丸处理后，表面强度值也有大幅提高，并且随着深度的增

加，强度值亦逐渐降低，降低值亦逐渐变小，直到与基体强度一致，因此强度

曲线应该会有上述同样趋势的轨迹曲线。对于硬度值随表面剧烈形变层深度增

加而下降的情况，如今已经在很多金属和合金成份都取得了类似的结果，所以

我们可以得出一个普遍的结论，就是表面剧烈塑性变形能大幅改善金属材料的

表面力学性能。

4．2腐蚀行为

图4．3是AZ91D镁合金在不同工艺参数条件SAMT后试样的Tafe曲线，相

对应的动电位极化曲线参数值如表4．1所示。可看出，镁合金的自腐蚀电位从金

属型的．1．476V增大到半固态成形的．1．301V，自腐蚀电流减小了一个数量级，所

以说半固态成形后的试样耐蚀性高于金属型镁合金。对于半固态成形AZ91D镁

合金而言，相比于原始试样，表面机械研磨处理后试样的腐蚀电位都表现出小
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量的负移、极化电阻减小、腐蚀电流除弹丸含量为80％的试样外都比原始试样

大一个数量级，说明耐蚀性除弹丸含量80％的试样外都有不同程度的降低，弹

丸含量为80％的试样与基体的耐蚀性差不多。对于金属型AZ91D镁合金，相比

于原始试样，表面机械研磨处理试样大多表现出腐蚀电位负移、极化电阻减小、

腐蚀电流变化不大的现象，只有弹丸直径为10mm的试样的腐蚀电位正移、极

化电阻增大、腐蚀电流降低了一个数量级，所以当弹丸直径为10mm时耐蚀性

提高了。

Potential(、，)

图4．3 AZ91D镁合金SMAT后Tafel曲线

Fig．4．3 Tafel curves of SMAT AZ9 1 D Mg alloy for different technical parameters

(a)semi—solid forming，(b)permanent mold casting

表4．1 AZ91D镁合金不同工艺参数SMAT后的动电位极化曲线参数值

．4．1 Parameter values of potentiodynamic polarization curves of SMAT AZ9 1 D Mg alloy

for different technical parameters

试样 腐蚀电位～ 腐蚀电流／A 极化电阻位．cm2 备注

1 ．1．301 1．006x10。5 2707 半固态成形原始试样

．1．428

．1．404

．1．435

．1．423

．1．379

．1．467

．1．499

．1．465

．1．484

．1．332

2．209x1 0。4

1．560x10。4

3．318xlO。4

2．374x10。4

3．588xl 0。5

4．123x10’4

5．472x10‘4

3．366x10。4

8．880x1 0。4

1．674x10。5

166

283
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88
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102
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图4．4和4．5是AZ91D镁合金SMAT试样EPMA分析方的面扫描线和扫描

图，右端是受处理的面。可以看出，表面机械研磨处理后，不管是金属型还是

半固态成形镁合金，试样表面增加了Fe、Ni、Cr等元素，因为是实验采用的是

GCrl5不锈钢球，在喷丸过程中，这些元素会通过扩散进入到试样表面，甚至

扩散到一定深度的范围内。而这些元素常与镁形成金属间化合物，呈网状分布

在晶界上，降低了抗蚀性。从图4．6可以看出，在试样处理最表面处，Mg的成

分有大幅下降的区域，这是因为镁的氧化膜不致密，未能使金属基体得到有效

的保护，所以看到在表面处，镁的成份有一个明显下降的趋势。

从以上分析结果可以看出，在中性腐蚀溶液中，表面纳米化后镁合金试样

的电化学腐蚀性能都有不同程度的下降。众所周知，处于晶界处的金属原子活

性较高，易于发生腐蚀反应。表面机械研磨处理后，镁合金纳米晶层的晶界体

积比显著增加，晶界处的活性原子数增加。因参与反应的金属原子数增加，电

化学反应速度进行较快，导致材料的腐蚀速度加剧。因此，晶粒尺寸是影响镁

合金表面纳米晶层腐蚀性能的主要因素。纳米材料因为纳米尺度效应，晶界面

积大、原子比例高且在晶界处的原子排列不规则，晶格畸变能大，因而具有更

高的表面活性，这必然会导致维钝电流密度变大，加速钝化膜溶解【731。表面纳

米化后，表层形成纳米结构，而其缺陷含量高，造成钝化膜结构不致密，并且

镁合金的氧化膜本身不稳定，促使腐蚀电流增大，耐蚀性下降。同时，由于SAMT

后试样表层储有大量的微应力(残余应力)，在NaCI溶液中容易发生应力腐蚀，

从而降低了试样的耐腐蚀性能。因此，表面晶粒越细，耐腐蚀性能越差，即纳

米晶镁合金电化学腐蚀行为存在明显的晶粒尺寸效应。可见，纳米镁合金和纳

米晶铜的电化学腐蚀行为非常相似。

理论上讲，单一相材料比多相材料的耐蚀性好。但是，已有研究表明，镁

合金中的IB-Mgl7A112相可以提高AZ91D镁合金的抗腐蚀性能【74】。这是因为较高

体积分数的B相分布在a相晶界处，相互连接对腐蚀起一个障碍作用，严重降

低了腐蚀速率[751。前已述及，表面变形层的fl-Mgl7A112相在SMAT过程中已经

溶解到a．Mg基体中i使得表面层成为不含p-Mgl7AIl2相的单一a．Mg相。SMAT

后，没有13-M917A112相的试样表层腐蚀速率增大，这也是SMAT后试样比原始

试样腐蚀性能差的主要原因之一。
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图4．5 AZ91D镁合金SMAT试样线扫描分析

Fig．4．5 Line-scanning analysis ofAZ91D Mg alloy after SMAT：

(a)and(b)mierographs of semi-solid forming and permanent mold casting Mg alloy,

(c)and(d)line—scanning analysis of semi—solid forming and permanent mold casting Mg alloy

4．3热稳定性

4．3．1 SAMT试样不同温度退火后的显微组织与XRD分析

图4．6是半固态成形镁合金SAMT试样经不同温度退火2h的XRD图谱，

由于退火过程中有氩气的保护，因此退火试样无氧化。可以看出，表面机械研

磨处理试样的Bragg衍射峰随退火温度的升高，衍射峰都比未退火处理的峰形变

窄了，这说明在实验中选择的退火工艺下，表面机械研磨处理试样的晶粒尺寸

有长大的趋势。从图中还可以看出，退火后最强衍射峰的峰位随温度的升高向

高角度移动，当退火温度高于300℃时，最强衍射峰的峰位随温度的升高向低角

度移动，这说明表面机械研磨处理试样的微观结构在此温度发生了明显的变化。
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图4．6半固态成形AZ91D镁合金SMAT试样不同温度退火后XRD图谱

Fig．4．6 XRD profiles of semi-solid forming AZ9 1 D Mg alloy SMAT samples after

different temperature annealing

图4．7是半固态成形AZ91D镁合金SAMT试样经不同温度退火2h的横截

面显微组织，可以看出，SMAT试样退火后，晶粒尺寸尺寸明显增大，当退火温

度为300℃，晶粒尺寸长大至约55nm，当退火温度小于300℃时，晶粒尺寸没

有显著长大，且颗粒状的初生相没有发生溶解现象，当退火温度升高到350℃时，

初生相的颗粒状有被破坏的迹象。如果退火温度更高，颗粒状初生相的形貌破

坏的更严重。

众所周知，抑制晶界迁移会阻止晶粒长大，提高材料的热稳定性。镁合金

纳米晶层晶粒具有热稳定性的原因可能为：

(1)存在大量的三叉晶界和界隅。三叉晶界是三个或三个以上相邻晶粒之间

的交叉区域。四个晶面在顶点处交汇，称为界偶。纳米材料中的三叉晶界体积

分数高于常规多晶体。三叉晶界体积分数对晶粒尺寸的敏感度远远大于晶界体

积分数。当粒径d从100nm减小到2nm时，三叉晶界体积分数增加了三个数量

级，而晶界体积分数仅增加约一个数量级。这意味着三叉晶界对纳米晶块体材

料性能的影响将是非常大的【76。。根据【77】，三叉晶界对纳米材料的晶粒生长具有

非常大的抑制作用，且抑制作用在小晶粒尺寸和高对称的晶粒位向下更为显著

【．73】。同时，三叉晶界和界隅处的能量高于一般晶界，所以纳米材料中的杂质或

微量合金元素倾向于存在于这些位置并与之产生强交互作用，且这种对晶界交

汇处的钉扎会一次钉扎多个晶界，具有更高的效率。而且半固态触变压铸成形

后，试样内部存在少量的气孔，这些气孔对纳米晶粒的热稳定性有显著的抑制

作用。气孔能显著提高纳米晶粒的热稳定性179】。因此，虽然纳米材料中界面能

较高、晶粒长大驱动力较大，但杂质或合金元素对晶界的钉扎作用却很强，与

相同成分的粗晶材料相比，单位面积晶界移动单位距离需要更多的能量，因此
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旦二。。=翌蕴

(d)

图4．7半固态成形AZ91D镁合金SMAT试样不同温度退火后显微组织

Fig 4．7 Microstructure of semi-solid forming AZ91 D Mg alloy SMAT samples after

different temperature annealed：

(a)un-annealing，(b)120"C，(c)180，(d)240"C，(e)300"C，(f)350'c

非单质纳米材料晶界的活动性一般较差，从而使纳米材料具有较好的热稳定性。

(2)晶界产生结构弛豫。纳米晶材料中晶粒取向是随机的，晶界内原子的排

列、键的组态、缺陷的分布都比晶内混乱得多，晶界通常能量高。但实际并不

因为晶界能量高而引起晶界迁移。因为在升温过程中首先是在晶界内产生结构

弛豫，导致原子重排，趋于有序以降低晶界自由能。这是因为晶界结构弛豫所

需能量小于晶界迁移能，升温过程中提供的能量首先消耗在晶界结构弛豫上，

从而使纳米晶粒在较宽的温度范围内没有明显长大。
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4．3．2 SAMT试样不同温度退火后的显微硬度

图4．8是半固态成形AZ91D镁合金SMAT后经不同温度退火2h的试样截面

硬度，可以看出，在较低的温度条件下，沿试样厚度方向，硬度呈现出先增大

后减小的趋势，当退火温度为350℃时，试样截面硬度是先增大后趋于稳定。从

退火处理前后的XRD图谱可以看出，退火温度较低时，试样表面的硬质相

B．Mgl7A112的含量增加，致使试样的表面硬度增加；沿着试样厚度方向，虽然B

相的含量也在增大，但是晶粒尺寸有长大的趋势，使随离试样表面距离的增加，

硬度呈减小的趋势。当退火温度达到350℃时，即使硬质相的含量也增加，但是

同时组织晶粒长大，所以抵消了强化效果，使表面硬度减小。整体而言，退火

温度较低时，试样的硬度比350 4C退火时要高出20Hv左右，所以表面机械研磨

处理试样在低于300℃退火处理时有好的硬度稳定性。

Depth(pm)

图4．8 AZ91D镁合金SMAT试样不同温度退火后显微硬度

Fig．4．8 Hardness variation along the distance tO the surface of samples annealed for 2 hours at

various temperatures

4．4本章小结

1．AZ91D镁合金经SMAT后表面硬度明显提高，沿厚度方向逐渐减小至基

体硬度；采用不同工艺参数，试样的表面硬度的提高幅度不同； 半固态成形镁

合金在最佳工艺参数下，硬度提高了36．7Hv，金属型的提高了49．34Hv。

2．在3．5wt％NaCl水溶液中，对于半固态成形AZ91D镁合金SMAT试样，

腐蚀电位变化不大，除弹丸含量为80％时的试样外，腐蚀电流增大一个数量级，

耐蚀性外都有不同程度的降低；对于金属型AZ91D镁合金SMAT试样，大多表

现出腐蚀电位负移、腐蚀电流变化不大的现象，只有弹丸直径为10ram的耐蚀
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性提高了。

3．半固态成形AZ91D镁合金在300。C退火处理2h后，试样表面晶粒尺寸

和硬度都有良好的稳定性。
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结论与展望

本论文通过研究金属型和半固态成形AZ91D镁合金在不同工艺参数(弹丸

直径、含量和喷丸距离、时间)表面机械研磨处理后的显微组织、变形层厚度、

晶粒尺寸得出：表面机械研磨处理可在半固态成形表面得到一定深度的纳米层

和剧烈塑性变形层，表层晶粒尺寸达到了纳米级，并从最表面到基体形成了一

个梯度结构。随喷丸时间的延长，剧烈变形层的厚度逐渐增大，到120min后趋

于稳定；随喷丸距离的增大，喷丸相同时间(120min)后剧烈变形层的厚度呈先

增大后减小的趋势，喷丸距离为13mm时最大。剧烈变形层的厚度随弹丸含量

的增大而先增大后减小，弹丸直径为8mm时，最大为539m左右；弹丸含量也

有相似的变化趋势，弹丸含量为100％时最大，最表层的纳米晶达到20nm左右。

对不同工艺参数SMAT后试样的组织观察和性能测试得到以下结论：

1．SMAT只改变了半固态成形AZ91D镁合金的二次凝固组织，对初生a相

的颗粒组织几乎没有影响。

2．半固态成形和金属型AZ91D镁合金经完全固溶处理再进行SAMT后，

试样的表层塑性变形区域变得更显著；沿试样厚度方向，组织的梯度变化更明

显；金属型SMAT试样最表层变形层厚度大约有409m，半固态成形SMAT试样

最表层变形层厚度大约有50～609in。

3．部分固溶和完全固溶处理使半固态成形AZ91D镁合金SAMT试样表面

显微硬度略有降低，而对金属型AZ91D镁合金的影响不大。

4．AZ91D镁合金经SMAT后表面硬度明显提高，沿厚度方向逐渐减小至基

体硬度；采用不同工艺参数，试样的表面硬度的提高幅度不同；半固态成形镁

合金在最佳工艺参数下，硬度提高了36．7Hv，金属型的提高了49．34Hv。

5．在3．5wt％NaCI水溶液中，对于半固态成形AZ91D镁合金SMAT试样，

耐蚀性除弹丸含量为80％夕F都有不同程度的降低；对于金属型AZ91D镁合金

SMAT试样，只有弹丸直径为10mm的耐蚀性提高了。

6．半固态成形AZ91D镁合金在300℃退火处理2h后，试样表面晶粒尺寸

和硬度都有良好的稳定性。

表面纳米化技术研究的基体材料基本上全是有传统成形技术得到的试样，

而对近几年研究较多的半固态成形基体材料的研究甚少，而且半固态成形与传

统成形方法得到的材料显微组织明显不同，所以原始试样的成形方式对表面纳

米层的晶粒细化机理以及工艺参数对机理的影响也是不同的。在今后的研究中，

可将最新金属材料成形技术与表面纳米化技术相结合，研究这种表面处理在其
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间的区别、对表面处理效果的影响、表面纳米化与化学热处理结合得到更适合

应用化的表面处理层。

本论文只是对半固态成形AZ91D镁合金表面纳米化技术进行了初步的研

究，但是还有很多问题需解决：

(1)表面纳米化的微观机制及形成动力学；

(2)不同表面纳米化工艺参数对材料变形层结结构、晶粒细化机理、性能

等的影响；

(3)改变弹丸材质，研究不同材质的弹丸对表面纳米化效果的影响以及处

理后材料性能的影响；

(4)材料前期固溶处理等热处理对纳米化效果、细化机理的影响以及表面

纳米化后耐蚀性与化学性能的影响；

(5)在耐蚀性方面，由于工艺的不同，对其影响不同，就其具体原因分析等。
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附录A攻读硕士学位期间所发表的学术论文

【1】鏖夔垩，李元东，陈体军，王晓东，高坤．表面纳米化工艺对半固态成形

AZ91D镁合金显微组织的影响【J】．中国表面工程．2011(已录用)

[2】鏖憝垩，李元东，王晓东，高坤．镁、铝合金表面自纳米化研究现状[J】．

材料导报．201l(已录用)
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附录B半固态成形AZ9 1D镁合金不同工艺参数SMAT

显微组织

图B．1半固态成形AZ91D镁合金喷丸距离lImm、不同喷丸时间显微组织

(a)30min，(b)60min，(c)90min，(d)120min，(e)150min，(f)l 80min
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图B．2半固态成形Az91D镁合金喷丸距离15ram、不同喷丸时间显微组织

(a)30min，(b)60min，(c)90min，(d)120min，(e)l
SOmin，(D1 80min
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图B．3半固态成形AZ91D镁合金弹丸直径6mm、不同弹丸含量显微组织
(a)60％，(b)80％，(e)1 00％，(d)1 20％

图B．4半固态成形AZ91D镁合金弹丸直径10mm、不同弹丸含量显微组织
(a)60％，(b)80％，(c)1 00％，(d)1 20％
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附录C AZ91D镁合金不同工艺参数SMAT后试样表面

层晶粒尺寸、变形层厚度及显微硬度

表C．1 AZ91D镁合金表面纳米化后试样的晶粒尺寸

蒜戮瞌丸／m时间in 晶粒尺寸／nm嚣磊弹紫量 晶景：寸 备注

表C．2半固态成形AZ91D镁合金表面纳米化后试样的变形层厚度(I．tm)
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表C．3．1半固态成形AZ91D镁合金表面纳米化后试样的表面显微硬度(Hv)

表c．3．2金属型AZ91D镁合金表面纳米化后试样的表面显微硬度(Hv)

备注 金属型原始试样表面显微硬度 70．26
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表c．3．3 AZ91D镁合金表面纳米化后试样的截面显微硬度(Hv)

SMAT 距离处理 金属型AZ91D 半固态成形

工艺参数 表面的距离／lxm SMAT AZ91D SMAT

D=13mm

t=120min

X=100％

d=①8mm

0

20

30

50

70

119．6

125．8

121．5

101．16

108

108．78

128．2

110．42

108．12

101．9

99．3

83．6

表c．3．4 AZ91D镁合金固溶处理试样表面纳米化后截面显微硬度(Hv)

D=13mm

t=l 20min

X=100％

d=m8mm

O 117．8

10

20

30

50

115．4

110．2

114．25

105．38

123．8

120．5

115．62

111．25

102．58

116．2

112

112．2

104．4

110．8

110．6

127

107

103．15

103．9

70 103．9 104(80ttm) 97．275 103．175

表c．3．5半固态成形AZ91D镁合金表面纳米化后退火处理试样的显微硬度(Hv)

说明：工艺参数具体指：D一喷丸距离，t_喷丸时间，

X一弹丸含量，d一弹丸直径






