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由于镁基复合材料具有轻质、 比强度高、 尺寸稳定性好等一系列
优点， 使其在汽车、 航空、 ３Ｃ 电子等领域有着非常广阔的应用前景。
然而， 由于其极差的塑性和耐蚀性， 严重地阻碍了镁基复合材料的广
泛应用。

首先采用碳纳米管孕育块铸造法制备了碳纳米管增强镁基复合材
料。 经热挤压后， 再利用等径角挤压变形工艺对复合材料进行深度塑
性变形获得超细晶粒组织。 对铸态和经等径角挤压变形不同道次后的
碳纳米管 ／ ＡＺ３１ 镁基复合材料在 ３. ５ｗｔ％ ＮａＣｌ 腐蚀介质中进行了静态
浸渍实验及电化学腐蚀实验。 利用光学金相显微镜 （ ＯＭ）、 扫描电
子显微镜 （ＳＥＭ） 和原子力显微镜 （ ＡＦＭ） 研究了不同状态下复合
材料的显微组织结构、 拉伸断口形貌分析、 表面形貌分析和腐蚀表面
形貌分析等， 测试了复合材料的室温力学性能和耐蚀性， 并利用 Ｘ
射线衍射仪对等径角挤压变形过程中复合材料织构的演变进行了分
析。 主要从提高复合材料中碳纳米管的分散性入手， 研究了碳纳米管
孕育块铸造法制备碳纳米管增强镁基复合材料的工艺特点， 碳纳米管
的加入量对铸态复合材料的显微组织结构、 室温力学性能及耐蚀性的
影响规律， 以及等径角挤压变形工艺对碳纳米管增强镁基复合材料的
晶粒细化、 室温力学性能、 织构演变及耐蚀性的影响规律。
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第 １ 章

绪  论

△ １. １ 引言

地球上镁的资源储量非常丰富， 约占地壳质量的 ２％ ， 占海水质量的

０. １４％ 。 由于镁又可以回收利用， 因此被称为是 “用之不竭” 的金属材料。
镁在工程金属中最显著的特点是密度小。 镁的密度仅为 １. ７３８ｇ ／ ｃｍ３， 约为

钢的 ２ ／ ９， 铝的 ２ ／ ３， 钛的 ２ ／ ５。 镁及其合金还具有比刚度、 比强度高， 抗振性

能好， 高导热性、 高负电性、 抗辐射能力强等一些明显的性能优势， 必将发展为

应用十分广泛的金属结构材料和功能材料［１］ 。
然而， 目前在实际工业生产中， 镁及其合金并没有得到广泛应用。 “在材料

领域中还没有任何一种材料像镁那样， 潜力与现实有如此大的颠倒” ［２］ 。 其主要

原因是： 一方面， 由于镁及其合金为密排六方的晶体结构， 常温下晶体中只有

（０００１） 基面上的三个滑移系， 因此塑性变形能力较差。 至今主要通过铸造成形

方法来加工产品， 而变形加工产品很少。 对于金属材料而言， 变形产品的综合力

学性能要优于铸造产品， 其用途和产量也远远超过铸造产品， 而镁及其合金至今

都未能达到这一水平。 另一方面， 由于镁的活性很高， 在大气环境中就极易在其

表面形成一层氧化镁薄膜， 但这层 ＭｇＯ 薄膜不致密， 不能起到对基体保护的作

用， 因此镁及其合金的耐腐蚀性能较差， 镁合金零件的使用寿命很短， 必须进行可

靠的表面处理后才能使用。 这两大问题是目前镁及其合金得以广泛应用的最大

障碍。
汽车工业、 航天事业、 ３Ｃ产品的飞速发展对轻量化、 高效率提出了越来越



高的要求。 在金属基复合材料领域， 镁基复合材料以其轻质、 比强度和比刚度

高、 热膨胀系数小、 尺寸稳定性好等特点， 在汽车工业、 航空、 航天、 ３Ｃ 产品

等领域拥有广泛的应用前景［３］ 。 但是与镁基体材料相比， 复合材料的塑性更差，
常温下的延伸率一般都在 １０％以下， 这使得镁基复合材料的应用受到了极大的

限制。 为了改善镁基复合材料的塑性， 通常采用深度塑变技术 （ Ｓｅｖｅｒｅ Ｐｌａｓｔｉｃ
Ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ， ＳＰＤ） 工艺来细化镁基复合材料的基体晶粒组织［４］ 。 近年来， 通过

深度塑变技术 （ＳＰＤ） 制备块体超细晶结构材料受到越来越多的关注。 深度塑性

变形技术有着一些无法比拟的优势， 它能够避免材料中出现孔洞、 杂质等缺陷，
并且能够制备大体积的超细晶金属结构材料［４］ 。 而等径角挤压 （Ｅｑｕａｌ Ｃｈａｎｎｅｌ
Ａｎｇｕｌａｒ Ｐｒｅｓｓｉｎｇ， ＥＣＡＰ） 工艺由于在实现深度塑性变形时不改变试样的外形尺

寸， 从而更容易获得超细晶粒［５］ 。 等径角挤压 （ＥＣＡＰ） 变形技术是一种利用大

剪切变形来细化材料晶粒组织的有效方法， 能够获得超细晶结构 （亚微米级甚

至纳米级）， 为提高材料的综合力学性能、 发展新材料和改善传统材料性能创造

了条件［６］ 。 由于其设备工艺简单， 所以得到广泛的应用。 它不仅可以应用于制

备纳米结构合金， 也被应用于改善金属基复合材料的性能［７］ 。 ＥＣＡＰ变形工艺可

以有效地使增强体均匀化地分布在被加工金属的基体中， 可以有效地细化复合材

料基体的晶粒组织， 改善其塑性变形性能［７ － １０］ 。 但是， 至今为止， 其应用仅限

于铝基复合材料， 针对镁基复合材料的应用报道很少， 特别是对碳纳米管增强镁

基复合材料的加工研究还未见报道。 因此， 利用等径角挤压 （ＥＣＡＰ） 变形技术

来细化碳纳米管增强镁基复合材料的基体晶粒组织， 改善碳纳米管增强相在镁基

体中的分散性， 提高复合材料的综合力学性能， 丰富 ＥＣＡＰ技术在镁基复合材料

中的应用具有非常重要的实际意义。

△ １. ２ 镁基复合材料的研究

１. ２. １ 镁基复合材料的组成及其界面

镁基复合材料由镁或镁合金作为基体及增强相组成。 在目前的研究中， 常用

的增强相主要有碳纤维、 硼纤维、 碳化硅晶须和颗粒、 Ａｌ２Ｏ３ 短纤维和颗粒等。
对复合材料而言， 增强相和基体之间界面的物理、 化学特性对其性能起着非常重

要的作用。 金属基复合材料力学性能的好坏很大程度上取决于基体和增强相之间

的界面结合状况。 为了获得高强度的复合材料， 其界面结构的优化和稳定是基体

和增强性能能否充分发挥、 获得最佳综合性能的关键。
复合材料的界面是指增强相与基体在复合材料的制备和使用过程中的反应产
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物层， 包括基体与增强相之间的扩散结合层、 基体与增强相之间的成分过渡层、
基体与增强相之间的残余应力层、 增强相的表面预处理涂层以及基体与增强相之

间的间隙等。 界面虽然只是基体与增强相之间相互结合并能起载荷传递作用的微

小区域， 约几个纳米到几个微米， 但对复合材料性能的影响极为重要［１１］ 。
由于镁及其合金的化学活性高， 在镁基复合材料中往往导致镁基体与增强相

发生相互作用而生成化合物， 它可以通过化学腐蚀、 界面脆化相的形成以及基体

成分的改变潜在地削弱界面相， 最终影响复合材料的性能。 此外， 由于基体同增

强相之间存在热膨胀系数的差异， 在某些特定应用领域也可能会造成材料形成内

应力、 产生高密度位错而影响材料的性能。 因此， 在制备镁基复合材料时， 增强

相的选择要求物理、 化学相容性好， 润湿性良好， 载荷承受能力强， 尽量避免增

强相与基体合金之间的界面反应等。 由于镁的化学活性大， 镁基复合材料增强相

和基体之间的界面显得更为复杂。 例如： 在早期的研究中， 由于在较高温度下制

备 Ａｌ２Ｏ３ 纤维增强镁基复合材料时， Ａｌ２Ｏ３ 不可避免地会和液态的镁发生化学

反应

３Ｍｇ ＋ Ａｌ２Ｏ３ ＝ ２Ａｌ ＋ ３ＭｇＯ （１-１）
３Ｍｇ ＋ ４Ａｌ２Ｏ３ ＝ ３ＭｇＡｌ２Ｏ４ ＋ ２Ａｌ （１-２）

从而在界面处生成 ＭｇＯ 和尖晶石 ＭｇＡｌ２Ｏ３， 而且 Ａｌ２Ｏ３ 纤维表面的空洞层引起

的毛细作用可促使界面反应层厚度增加， 严重影响复合材料的力学性能［１２］ 。 碳

纤维高强度、 低密度的特性被认为是镁基复合材料最理想的增强相之一， 虽然 Ｃ
与纯镁不反应， 但却易与镁合金中的 Ａｌ， Ｌｉ等反应， 生成 Ａｌ４Ｃ３、 Ｌｉ２Ｃ２ 化合物，
严重损伤碳纤维。 研究发现 Ｂ４Ｃ、 ＳｉＣ与纯镁不反应， 但 Ｂ４Ｃ 颗粒表面的玻璃态

Ｂ２Ｃ３ 与 Ｍｇ能够发生界面反应

４Ｍｇ ＋ Ｂ２Ｏ３ ＝ ＭｇＢ２ ＋ ３ＭｇＯ （１-３）
ＭｇＢ２ 的产生使得液态 Ｍｇ对 Ｂ４Ｃ 颗粒的润湿性增大， 因此这种反应不但不

会降低界面结合强度， 反而使复合材料具有更高的力学性能［１３］ 。

１. ２. ２ 镁基复合材料的研究现状

由于镁基复合材料密度小 （ ＜ １. ８ｇ ／ ｃｍ３）， 约为铝基复合材料的 ２ ／ ３， 而且

具有高的比强度和比刚度、 良好的尺寸稳定性以及良好的耐磨和减振性能等优

点， 在新兴高新技术领域中具有广阔的应用前景。 自 ２０ 世纪 ９０ 年代以来， 镁基

复合材料已成为金属基复合材料领域的研究热点之一。 随着新型制造工艺的不断

发展， 镁基复合材料已在航空航天、 汽车工业、 运动娱乐以及 ３Ｃ 电子产品等领

域得到了广泛的应用。
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由于镁及其合金化学性质很活泼， 制备过程中的高温阶段都需要真空或采用

惰性气氛保护， 以防止其氧化。 目前， 镁基复合材料的制备方法主要有搅拌铸造

法、 挤压铸造法、 粉末冶金法、 喷射沉积法和熔体浸渗法等［１４，１５］ 。
陈煜等人［１６］采用真空压力浸渗法制备了 Ｇｒ ／ Ｍｇ 复合材料。 研究结果表明，

复合材料的弯曲强度可达 １ ２００ＭＰａ。 经透射电镜分析发现， 复合材料的界面结合

良好， 镁基体与增强纤维间没有发生化学反应， 但是在界面处存在着 γ － Ｍｇ１７Ａｌ１２
相析出物和大量位错、 孪晶等晶体缺陷。 覃继宁等人［１７］采用真空反应浸渍法制

备了 ＳｉＣ晶须和 Ｂ４Ｃ颗粒作为增强相的镁基复合材料。 复合材料的室温抗拉强度

和弹性模量分别达到 ４１６ＭＰａ和 ８０ＧＰａ， 力学性能得到了显著提高。 对复合材料

微观拉伸断口形貌的观察分析表明： 增强相在镁基体中分散均匀， ＳｉＣ 晶须与镁

基体之间的界面结合良好。
Ｒ Ｔ Ｗｈａｌｅｎ等人［１８］采用粉末冶金法制备了硼颗粒增强 Ｍｇ － Ｌｉ 基复合材料。

实验结果表明， 硼颗粒均匀分布于基体中， 与 Ｍｇ － Ｌｉ 基体合金相比， 复合材料

的抗拉强度、 弹性模量和压缩屈服强度都有较大程度的提高。 Ｚ Ｔｒｏｊａｎｏｖａ 等

人［１９，２０］采用粉末冶金法制备了纳米 Ａｌ２Ｏ３ 颗粒增强镁基复合材料， 复合材料的

力学性能得到了较大的提高， 经 ３３０℃热挤压后， 材料的蠕变性能也得到提高。
权高峰［２１］采用粉末冶金法制备了 ＳｉＣ 颗粒增强镁基复合材料。 研究表明， 当增

强相 ＳｉＣ颗粒尺寸接近于金属粉末尺寸时， 复合材料中增强颗粒分布均匀， 力学

性能得到明显提高。
陈培生等人［２２］采用纳米 ＳｉＣＰ 作为增强相， 经机械合金化、 真空热压和热挤

压制备了 ｎＳｉＣ ／ ＭＢ２ 镁基复合材料。 结果表明， 制备的 ｎＳｉＣ ／ ＭＢ２ 镁基复合材料

组织致密且 ＳｉＣＰ 分布均匀， 增强相与基体之间的界面结合良好， 复合材料基体

晶粒尺寸小于 ３００ｎｍ； 复合材料的硬度、 常温和高温力学性能比基体合金都得到

提高， 但是塑性下降。 Ｓ Ｈｗａｎｇ 等人［２３，２４］采用机械球磨镁粉、 钛粉和碳粉， 合

成不同体积分数的 ＴｉＣ 增强镁基纳米复合材料。 通过球磨的 Ｍｇ － Ｔｉ － Ｃ 纳米复

合材料的晶粒尺寸在 ２５ ～ ６０ｎｍ之间， 同时基体中分布着超细纳米尺寸的 ＴｉＣ 粒

子 （３ ～ ７ｎｍ）。 Ｍｇ － Ｔｉ － Ｃ纳米复合材料具有较高的韧性， 同时还保持了与其他

镁基复合材料相同的压缩强度。 在晶粒内部的纳米粒子对形变影响很小， 但在晶

界上的纳米粒子可以阻碍晶界的滑动， 从而提高复合材料的抗拉强度。 这些纳米

粒子不会割裂镁基体而导致镁基复合材料的塑性降低， 因为它们可以随着晶界的

滑动而移动。
刘世英等人［２５］采用高能超声辅助法制备了纳米 ＳｉＣ 颗粒增强 ＡＺ９１Ｄ镁基复

合材料。 研究表明， 超声辅助技术能有效分散复合材料中的纳米 ＳｉＣ 颗粒， 与基
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体材料相比， 复合材料的晶粒组织得到细化， 综合力学性能得到显著提高。
王朝辉等人［２６］采用搅拌铸造法制备了纳米 ＳｉＣ 颗粒增强 ＡＭ６０ 镁基复合材

料， 当纳米 ＳｉＣ颗粒加入量 （体积分数） 为 １. ０％时， 复合材料的抗拉强度、 延

伸率和硬度分别达到 ２４０ＭＰａ、 １６. ０％和 ５３. ９ＨＢＷ， 较相同工艺下制备的 ＡＭ６０
合金分别提高了 １２. １％ 、 ４０. ３％和 １１. ６％ 。

△ １. ３ 碳纳米管的基本概况

自 １９９１ 年日本的电子显微镜专家饭岛 （ Ｉｉｊｉｍａ） 利用真空电弧蒸发石墨电

极， 通过对其产物在高分辨透射电镜下发现了具有纳米尺寸的碳的多层管状

物——多壁碳纳米管 （Ｍｕｌｔｉ － Ｗａｌｌｅｄ Ｃａｒｂｏｎ Ｎｏｎｏｔｕｂｅｓ， ＭＷＣＮＴｓ） 以来， 便得

到了物理、 化学和材料科学等领域的广泛关注， 在科学界掀起了继 Ｃ６０后对富勒

烯的又一次研究高潮。 碳纳米管以其特有的物理化学性能， 如独特的金属或半导

体导电性、 极高的机械强度、 良好的储氢能力和吸附能力、 较强的微波吸收能

力， 作为新型准一维功能材料而日益受到人们的重视［２７］ 。 其应用研究已涉及复

合材料、 电子材料、 化学传感器、 储能、 介孔体系等领域［２８］ 。

１. ３. １ 碳纳米管的结构

碳纳米管又称为巴基管 （Ｂｕｃｋｙｔｕｂｅ）， 是一种由石墨的碳原子层卷曲成圆柱

状的径向尺寸很小的无缝碳管。 其结构主要由碳六边形环构成。 按照构成碳纳米

图 １. １ 多壁碳纳米管结构示意图

管石墨片的层数， 碳纳米管可以分

为多壁碳纳米管 （ＭＷＣＮＴｓ） 和单

壁碳纳米管 （ＳＷＣＮＴｓ）。 多壁碳纳

米 管 层 与 层 之 间 的 距 离 约 为

０. ３４７ｎｍ， 稍大于单晶石墨的层间

距——— ０. ３３５ｎｍ； 而且， 层与层之

间的排列是无序的， 不同于石墨严

格的 ＡＢＡＢ 堆垛结构。 一般认为，
多壁碳纳米管是由多个同心的圆柱

面围成的一种中空旋转结构， 如图

１. １ 所示。 单壁碳纳米管的结构接

近于理想的富勒烯， 在两端之间由

单层圆柱面封闭。 碳纳米管的内径
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约为 ３ｎｍ， 外径达到几十纳米， 也有超过 １００ｎｍ 的。 长度一般为几十纳米至微

米级， 也有超长碳纳米管， 长度达约 ２ｍｍ［２９］ ， 因而具有很大的长径比， 是准一

维的量子线。

１. ３. ２ 碳纳米管的力学性能与化学性能

在碳纳米管的形成过程中， 由于每一个碳原子都是通过共价键与另外 ３ 个碳

原子连接， 而且碳纳米管的两端自行封闭成帽状结构或锥形结构［２９］ ， 因此碳纳

米管的结构极为稳定。
正是由于构成碳纳米管的 Ｃ － Ｃ键是自然界中最强的化学键以及碳纳米管结

构上的完整性， 使得碳纳米管具有良好的力学性能。 碳纳米管具有极高的抗拉强

度和杨氏弹性模量。 多壁碳纳米管的抗拉强度为 ５０ ～ ２００ＧＰａ， 比碳纤维至少高

了一个数量级， 约为钢的 １００ 倍， 其杨氏弹性模量可达 ＴＰ 级， 约为钢的 ５ 倍，
同时密度只有钢的 １ ／ ６。 另外， 碳纳米管还具有极强的抵抗变形的能力， 当发生

变形时， 外力一消除， 碳纳米管就能在极短的时间内恢复原状［３０］ 。
由于碳纳米管具有极为完整、 稳定的结构以及自然界中存在的最强共价

键———Ｃ － Ｃ键， 而且端部通过帽状结构或锥形结构的形成将悬键自动消除， 这

都使得碳纳米管具有极好的化学稳定性， 不会像其他纳米粒子那样容易烧结或发

生原子转移。 在高温强氧化条件下， 碳纳米管的稳定性仍高于石墨纳米颗粒。 在

真空或惰性气体条件下， 碳纳米管能够承受超过 ２ ０００Ｋ以上的温度［３１］ 。
上述这些独特的优异性能使得碳纳米管特别适合作为复合材料的增强

相［２９ － ３３］ 。 随着对碳纳米管研究的不断深入， 在复合材料领域的应用也将越来越

广泛。

１. ３. ３ 碳纳米管在金属基复合材料中的应用

由于碳纳米管具有极高的抗拉强度和弹性模量、 极小的密度和良好的化学稳

定性， 因此非常适合作为金属基复合材料的增强相。
在金属基体材料中， 微小裂纹源的存在将造成应力的集中， 从而导致裂纹扩

展， 致使金属基体材料发生断裂。 而当碳纳米管均匀地分布于金属基体材料中

时， 由于碳纳米管直径小， 比表面积大， 经表面改性处理后的碳纳米管与金属基

体间润湿性也比碳纤维好， 并且碳纳米管具有很好的热稳定性和耐腐蚀性， 不易

与金属基体反应形成脆性界面， 它将与金属基体材料紧密结合而形成性能优异的

碳纳米管增强金属基复合材料。 外加的载荷通过强界面的结合将主要分布在碳纳

米管上， 因此， 复合材料的弹性模量将大大提高。 此外， 由于碳纳米管直径为纳
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米级， 其晶格缺陷比碳纤维小得多， 且强度大大提高， 所以可显著提高复合材料

的强度。 因此， 通过与碳纳米管的复合较好地提高金属基复合材料的各项力学性

能在理论上是可行的。 目前已进行的研究有碳纳米管增强铝基、 铜基、 铁基、 镁

基等复合材料。 复合制备工艺方法主要有搅拌铸造法、 快速凝固法和粉末冶金

法等［３３，３４］ 。
马仁志等人［３５］采用直接熔化方法合成碳纳米管增强铁基复合材料。 实验中

将电弧法制备的碳纳米管与工业纯铁粉进行机械混合， 采用高频感应炉在

１ ４５０℃熔化并保温 １０ｍｉｎ， 冷却到室温后制得碳纳米管增强铁基复合材料。 实验

结果表明， 当碳纳米管加入量为 ８ｗｔ％时， 复合材料的硬度可达 ６５ＨＲＣ， 与相同

工艺下制备的普通铁碳合金的硬度平均提高了 ５ ～ １０ＨＲＣ； 并且， 差热分析的结

果表明， 碳纳米管在 １ ４００℃的高温下并没有发生相变。 通过高分辨透射电镜可

观察到碳纳米管弥散分布在基体材料中， 能稳定存在而起强化作用。 潘伟英等

人［３６］采用溶液法原位制备了氧化亚铜 ／多壁碳纳米管 （Ｃｕ２Ｏ ／ ＭＷＣＮＴｓ） 超细复

合球。 研究表明， 碳纳米管能均匀镶嵌在 Ｃｕ２Ｏ 球中， 相比于同粒径的纯 Ｃｕ２Ｏ
球， 复合球的特征吸收峰发生蓝移， 复合球使高氯酸铵的高温分解温度降低了

１１. ５℃。 涂江平等［３７］利用化学镀方法制备镍基纳米碳管复合镀层。 结果表明，
纳米碳管均匀地嵌入在镍基体中， 镍基碳纳米管复合镀层具有优良的耐磨性能，
且复合镀层的摩擦系数随着碳纳米管体积分数的增加而逐渐降低。 王浪云等［３８］

首先通过对碳纳米管表面包覆金属镍， 然后采用粉末冶金方法将化学包覆镍的碳

纳米管与铜粉混合制备了碳纳米管增强铜基复合材料， 得到了高硬度、 抗磨性能

优异的复合材料。 董树荣等［３９］将催化热分解法制得的碳纳米管经表面化学包覆

镍处理后， 与粒度约为 ０. ０７ｍｍ 的铜粉进行球磨混合 ６０ｍｉｎ， 经 ３５５ＭＰａ 冷压，
８５０℃真空烧结、 轧制、 真空退火制成碳纳米管增强铜基复合材料。 扫描电镜下

观察发现碳纳米管的分布均匀， 彼此粘连较少， 断口处存在碳纳米管的拔出和桥

接。 对试样进行磨损实验， 结果表明， 当碳纳米管的体积分数为 １２％ ～ １５％时，
其润滑和抑制基体氧化的效果较好， 复合材料的耐磨性能最佳。 李圣海等［４０］以

化学包覆镍金属的碳纳米管为增强相， 通过搅拌铸造法也显著地提高了镁基复合

材料的力学性能。

△ １. ４ 碳纳米管增强镁基复合材料

１. ４. １ 碳纳米管增强镁基复合材料的特点

碳纳米管具有优异的力学性能， 以碳纳米管作为增强相制备的碳纳米管增强
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镁基复合材料可获得较理想的增强效果。 在镁及其合金中加入碳纳米管后， 复合

材料具有碳纳米管和镁基体这两种材料的综合优点， 既具有高的比强度和比刚

度、 良好的减振性、 较高的尺寸稳定性和导热率， 而且具有优良的电磁屏蔽性能

和机械加工性能， 因而在航空航天、 汽车工业、 ３Ｃ 产业、 运动娱乐以及其他领

域都将有可能得到广泛的运用。

１. ４. ２ 碳纳米管增强镁基复合材料的研究现状

 据报道［４１，４２］ ， 在以碳纤维作为增强相制备镁基复合材料时， 碳不会与镁

发生反应。 碳纳米管具有较好的热稳定性， 在 ９７３Ｋ以下的空气中基本不会发生

变化， 比碳纤维更稳定， 而且碳纳米管的综合力学性能很高， 所以碳纳米管可能

成为镁基复合材料的一种理想增强材料。 但由于碳纳米管具有很高的比表面能，
致使其与镁基体复合时极易形成团聚， 影响到复合材料的性能， 达不到理想的增

强效果。 而且碳纳米管比其他各类金属的密度相差太大， 在熔炼过程中容易上

浮， 不容易复合。
直到目前， 碳纳米管增强镁基复合材料的制备方法应用较多的是搅拌铸造法

和粉末冶金法。 Ｙ. Ｓｈｉｍｉｚｕ等人［４３］采用粉末冶金法制备了碳纳米管增强 ＡＺ９１Ｄ
镁基复合材料。 研究结果表明， 当碳纳米管加入量为 １. ０ｗｔ％时， 复合材料的抗

拉强度达到 ３８８ＭＰａ。 Ｑｉａｎｑｉａｎ Ｌｉ等人［４４］采用两步分散搅拌铸造法制备了碳纳米

管增强镁基复合材料。 研究结果表明， 碳纳米管在镁基体中分散均匀， 并起到很

好的增强效果。 李四年等人采用化学镀的方法使多壁碳纳米管 （ＭＷＣＮＴｓ） 表面

包覆一层镍后， 制备的碳纳米管增强镁基复合材料力学性能得到明显提高； 同

时， 李四年等人采用了搅拌铸造法制备的碳纳米管增强镁基复合材料， 在加入碳

纳米管制备成形的复合材料中各项性能都出现明显的提高［４５，４６］ 。 Ｇｏｈ Ｃ Ｓ 等

人［４７］采用粉末冶金法加热压技术制备碳纳米管增强镁基复合材料。 结果表明，
复合材料的热稳定性、 屈服强度、 延展性和断裂性能随碳纳米管加入量的增加而

显著提高。 沈金龙等人［４８］采用粉末冶金法制备了 ＭＷＣＮＴｓ ／ Ｍｇ 复合材料。 实验

结果表明， 在复合材料的制备过程中， ＭＷＣＮＴｓ 与镁基体之间没有发生反应，
碳纳米管在镁基体中呈束状分布； 并且 ＭＷＣＮＴｓ ／ Ｍｇ复合材料的抗拉强度、 硬度

随着 ＭＷＣＮＴｓ加入量的增加而提高。 周国华［４９］等人采用机械搅拌铸造法制备了

碳纳米管增强 ＡＭ６０ 镁基复合材料。 结果表明， 碳纳米管能明显细化镁合金基体

晶粒组织， 并且起搭接晶粒和承载变形抗力的作用。
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１. ４. ３ 碳纳米管增强镁基复合材料的存在问题及发展方向

１. ４. ３. １ 碳纳米管在镁基体中的分散性

由于作为纳米级的材料， 碳纳米管具有很强的团聚倾向。 在制备碳纳米管增

强镁基复合材料的工艺过程中， 最关键的就是将碳纳米管均匀地分散到镁合金基

体中， 尽量避免碳纳米管增强相在基体中形成大量团聚， 复合材料中碳纳米管的

大量团聚是孔隙、 裂纹的生成源， 从而导致大大降低复合材料的力学性能， 达不

到理想的复合效果。
１. ４. ３. ２ 镁基体的氧化

无论是采用粉末冶金法、 搅拌铸造法或者是挤压铸造法， 在制备碳纳米管增

强镁基复合材料时， 都必须考虑到镁基体的防氧化问题。 在粉末冶金制备工艺

中， 碳纳米管与镁基体粉末在高速球磨的过程中极易造成基体镁颗粒氧化， 这层

疏松的 ＭｇＯ氧化层， 使压型时毛坯很难成形或容易开裂； 而烧结过程中镁基体

的氧化燃烧容易使样品引入 ＭｇＯ 相， ＭｇＯ 的疏松容易使复合材料产生孔隙、 裂

纹， 从而降低了复合材料的性能。 在搅拌和挤压铸造法制备工艺中， 熔炼和浇注

时镁基体都很容易氧化燃烧， 因此采用覆盖剂和保护气体对其进行保护是很有必

要的。
１. ４. ３. ３ 界面结合

尽管镁属于活泼金属， 与氧有很高的亲和力， 很容易氧化燃烧， 但是镁与碳

不会发生化学反应， 因此在碳纳米管增强相与纯镁金属材料复合时不会发生化学

损伤。 可是， 当基体为镁合金， 特别是镁铝系合金时， 这种合金中的铝元素就容

易与碳纳米管发生反应， 即

４Ａｌ ＋ ３Ｃ ＝ Ａｌ４Ｃ３ （１-４）
并且， 由于碳和其他大多数金属的润湿性不好， 所以难以形成良好的界面结合效

果［５０，５１］ ； 碳纳米管与镁基体之间的结合是通过界面来实现的， 当碳纳米管增强

镁基复合材料在受外力作用时， 应力是通过界面从镁基体传递到碳纳米管增强

相。 因此， 通过对碳纳米管表面包覆镍处理， 对制备出具有良好界面结合的碳纳

米管增强镁基复合材料是很有必要的。
１. ４. ３. ４ 发展趋势

碳纳米管增强镁基复合材料由于具有高的比强度和比刚度、 良好的尺寸稳定

性和导热性， 应用前景非常广泛。 碳纳米管作为纳米级增强相， 不但提高了镁基

体材料的强度， 而且还使复合材料的延伸率得到提高； 复合材料中分散均匀的碳

纳米管使其具有各向同性特点； 对碳纳米管的表面改性后， 可以使其与镁基体界
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面结合良好。 因此， 复合材料的综合性能将得到大幅提高。
研究一种简单而有效的能将碳纳米管均匀分散添加到镁基体材料中制备碳纳

米管增强镁基复合材料的工艺方法， 促进碳纳米管增强镁基复合材料的工业化生

产应用； 通过深度塑性变形工艺来进一步细化碳纳米管增强镁基复合材料的基体

晶粒组织， 制备碳纳米管增强的亚微米级甚至纳米级晶粒的镁基复合材料， 进一

步改善复合材料中碳纳米管的分散性， 从而提高复合材料的综合力学性能； 此

外， 开展对碳纳米管增强镁基复合材料抗腐蚀机理的研究， 找出影响其抗腐蚀性

能的因素， 从而达到提高其抗腐蚀性能的目的。 以上这些将是未来碳纳米管增强

镁基复合材料研究发展的方向。

△ １. ５ 等径角挤压变形

根据著名的 Ｈｅｌｌ － Ｐｅｔｃｈ公式可知， 多晶体材料的屈服强度随晶粒尺寸的减

小而增加， 而延伸率也会因材料晶粒的细化明显提高， 因此， 细化晶粒是一种理

想的材料强化方式。 由于铸造的碳纳米管增强镁基复合材料一般都会有致密性不

好、 晶粒组织较粗大等缺点， 严重影响了其力学性能。 为了进一步改善碳纳米管

增强镁基复合材料的基体组织， 可以采用深度塑性变形工艺 （Ｓｅｖｅｒｅ Ｐｌａｓｔｉｃ Ｄｅ-
ｆｏｒｍａｔｉｏｎ， ＳＰＤ） 来细化晶粒， 而等径角挤压 （Ｅｑｕａｌ Ｃｈａｎｎｅｌ Ａｎｇｕｌａｒ Ｐｒｅｓｓｉｎｇ，
ＥＣＡＰ） 变形工艺由于不改变试样的尺寸， 在纯剪切应力的作用下容易实现深度

塑性变形， 从而获得超细晶粒。 通过 ＥＣＡＰ挤压变形， 不仅能够改善铸态复合材

料的致密性， 减少铸造缺陷， 而且可以细化材料晶粒组织， 从而提高其力学

性能。
等径角挤压 （ＥＣＡＰ） 变形是由 Ｓｅｇａｌ等人［５２］最早提出的， 最初是为了在不

改变试样截面的同时进行纯剪切塑性变形， 后来发现这是一种细化材料晶粒组织

的一种高效方法。 ＥＣＡＰ变形示意图如图 １. ２所示。
两个具有相同横截面的通道相互连接， 相交内角为 Φ， 外缘取向弧附加角

为 Ψ， 横截面可以为矩形， 也可以为圆形。 将工件加工成与通道形状一致且尺寸

配合良好的 ＥＣＡＰ试样， 适当润滑后放入其中一个通道进行挤压， 试样在压力的

作用下， 在两个通道相交处产生近似理想的纯剪切变形。 由于该方法在挤压变形

前后不改变试样的横截面， 重复多道次挤压变形即可获得非常大的应变量， 使材

料显微组织和力学性能发生明显的变化。 通常实际应变量可以达到 １０ 以上， 晶

粒可以达到几微米甚至几百纳米。
ＥＣＡＰ变形的特点是在不改变试样几何尺寸的条件下获得大变形量， 从而使
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图 １. ２ ＥＣＡＰ变形示意图

得材料的组织结构发生明显的变化， 主要

表现在获得超细晶粒的微观组织及改变材

料中的织构分布。 经 ＥＣＡＰ 变形后的金属

材料晶粒明显细化， 对材料的塑性有极大

的改善作用， 因此希望这种纯剪切技术能

应用于一些室温塑性较差的金属材料中。
但由于 ＥＣＡＰ 变形工艺在模具设计、 挤压

路线和变形温度等方面存在的问题， 对室

温塑性较差的材料实现多道次挤压有很大

的困难。 目前， 主要是在铝合金、 铜合金

等一些室温塑性较好的金属材料上得到了

成功的应用， 关于 ＥＣＡＰ 变形镁合金的研

究近年来也有不少报道［５３ － ５７］ 。

１. ５. １ ＥＣＡＰ 模具和挤压变形路线

ＥＣＡＰ模具由转角通道模具 （Ｄｉｅ） 和压杆 （Ｐｕｎｃｈ） 两部分组成。 设计模具

主要考虑两通道间的转角 （模角）、 通道的几何形状尺寸和通道转角处的倒角半

径三个参数［５８ － ６０］ 。 在已有的设计中， 这个模角一般是在 ９０° ～ １３５°之间， 通道

的几何形状主要有圆形和矩形两种。 由于镁合金及镁基复合材料的室温塑性较

差， 一般要在较高温度下才能顺利进行 ＥＣＡＰ变形， 所以对模具设计提出了更高

的要求。 此外， 由于镁合金及镁基复合材料的塑性差， 在进行 ＥＣＡＰ变形时很容

易产生裂纹， 能变形的道次有限。 因此， 在进行 ＥＣＡＰ变形前通常对坏料进行热

轧［６１］或常规挤压［６２］ ， 使其更容易顺利地进行 ＥＣＡＰ变形实验。
在 ＥＣＡＰ变形过程中， 每次重复挤压变形道次之间试样所旋转的方式称为挤

压变形路径。 ＥＣＡＰ变形路径一般分为 ４ 种， 如图 １. ３ 所示： 路径 Ａ （每道次变

形间试样不旋转）、 路径 ＢＡ （每道次挤压变形间试样旋转 ９０°， 即在奇道次间顺

时针旋转 ９０°， 在偶道次间逆时针旋转 ９０°）、 路径 ＢＣ （每道次挤压变形间试样

始终顺时针旋转 ９０°）、 路径 Ｃ （每道次挤压变形间试样翻转 １８０°）。 不同挤压变

形路径的剪切应变几何特征不同， 大量研究表明［６３ － ６５］ ， 由于路径 ＢＣ每道次变

形时剪切面互相垂直， 可获得纤维状组织， 在不产生死区的条件下， ＢＣ路径优

先获得大角度晶界， 试样具有最佳的显微结构。 路径 Ｃ 次之， 而路径 Ａ 与路径

ＢＡ最差。 这是因为在路径 Ａ与路径 ＢＡ的挤压过程中， 多道次重复挤压会导致在

垂直于挤压出口方向平面上的材料形状发生极大的扭曲， 从而抑制了材料显微结
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图 １. ３ ＥＣＡＰ变形的 ４ 种不同工艺路径

构的发展， 不利于材料力学性能的提高。

１. ５. ２ ＥＣＡＰ 对镁合金及镁基复合材料的研究现状

ＥＣＡＰ作为一种先进的材料细化晶粒工艺， 是一种简单而有效地提高具有密

排六方结构镁合金材料室温力学性能的方法。 经过 ＥＣＡＰ变形所制得的镁合金材

料， 晶粒得到细化， 塑性得到提高， 可以在较低的温度和较高的应变速率下实现

超塑成形［６２］ ， 因此具有非常好的工业应用前景。
目前， 国内外已有一些关于镁合金 ＥＣＡＰ 变形的报道。 ＥＣＡＰ 变形后镁合金

的微观组织演变主要体现在晶粒细化、 晶粒间位向差增加以及变形后形成明显的

变形织构。 但目前关于镁合金特别是镁基复合材料在 ＥＣＡＰ变形过程中的变形机

理研究涉及并不多。
晶粒细化是镁合金材料经 ＥＣＡＰ变形后最显著的特征之一。 在已有的研究报

道中关于 ＥＣＡＰ细化镁合金晶粒组织的有不少： Ｋ Ｍａｔｈｉｓ等人［６６］对 ＡＺ９１ 镁合金

经过 ＥＣＡＰ变形 ８ 道次后可获得 １. ２μｍ 的超细晶粒。 Ｗａｔａｎａｂｅ Ｈｉｒｏｙｕｋｉ 等人［６７］

将 ＺＫ６０ 镁合金经过 ＥＣＡＰ 变形 ８ 道次后获得 １. ４μｍ 的超细晶粒。 此外， Ｚａｎ
Ｗｅｎ Ｈｕａｎｇ等人［６８］的研究表明 ＥＣＡＰ 变形温度也对晶粒大小有重要影响， 变形

温度越低， ＥＣＡＰ变形后晶粒的细化效果越好。 在镁合金 ＥＣＡＰ 变形过程中变形

温度往往较高， 因此容易在变形过程中发生动态再结晶， ＥＣＡＰ变形后晶粒会出

现回复长大现象。 Ｌｉ Ｊｉｎ等人［６９］在 ４９８Ｋ 时对 ＡＺ３１ 镁合金进行 ＥＣＡＰ 变形 ４ 道
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次后， ＡＺ３１ 镁合金的平均晶粒尺寸由挤压态的 １６μｍ 细化到 ２μｍ， 并分析认为

晶粒的细化机制为连续动态回复和再结晶。 尽量降低 ＥＣＡＰ变形温度是有效细化

镁合金晶粒的一种方法， 但是由于镁合金的密排六方结构， ＥＣＡＰ变形温度过低时

则难以顺利进行 ＥＣＡＰ 变形。 Ｍ Ｙ Ｚｈｅｎｇ 等人［７０］在 ６３２Ｋ 的温度下对 Ｍｇ － Ｚｎ － Ｙ
合金进行 ８ 道次的 ＥＣＡＰ 变形后， 材料的平均晶粒尺寸由铸态的 １２０μｍ 细化到

３. ５μｍ。 Ｈ Ｋ Ｌｉｎ等人［７１］在 ２００℃对 ＡＺ３１ 镁合金进行 ＥＣＡＰ 变形 ８ 道次后平均

晶粒尺寸达到约 ０. ７μｍ。
靳丽等人［５６］采用二步 ＥＣＡＰ 变形工艺对挤压态的 ＡＺ３１、 ＡＺ６１、 ＡＺ９１ 镁合

金分别进行了变形。 实验研究得出， ＥＣＡＰ变形工艺能明显细化镁合金的晶粒组

织， 随着变形道次的增加， 室温延伸率得到提高而屈服强度降低， 出现反 Ｈａｌｌ －
Ｐｅｔｃｈ关系的现象。 路君等人［５３］采用 ＥＣＡＰ工艺对 ＡＺ３１ 镁合金进行变形制得超

细晶镁合金， 经 ＥＣＡＰ变形 ４ 道次后平均晶粒尺寸达到 ３μｍ， 织构分布发生明显

的变化。
镁合金经过 ＥＣＡＰ变形后， 材料中的织构分布将对其力学性能产生重要的影

响。 目前， 对镁合金经 ＥＣＡＰ变形后形成的织构演变也有一些报道［７２ － ７５］ 。 Ｗ Ｊ
Ｋｉｍ［７２］等人研究发现， 在 ２７５℃下经过 ８ 道次 ＥＣＡＰ 变形后， ＡＺ６１ 镁合金中形

成了强烈的变形织构， 并提出了织构是影响 ＥＣＡＰ 镁合金力学性能的主要因素。
Ｍｕｋａｉ［７３］等人通过 ＥＣＡＰ变形改变 ＡＺ３１ 合金中 ０００１( )基面的分布从而明显提高

其室温塑性。 研究认为， ＥＣＡＰ变形可以改变镁合金基面的重排从而控制合金的

结构， 使提高合金的延展性成为可能。 Ｊ Ａ ｄｅｌ Ｖａｌｌｅ 等人［７５］的研究认为在 ＥＣＡＰ
变形过程中镁合金的动态再结晶对其织构的形成也有重要影响。

挤压温度和挤压速率对镁合金 ＥＣＡＰ 变形后的力学性能都有影响， 随着

ＥＣＡＰ变形速率的增加， 镁合金的抗拉强度和延伸率都增加了； 随着 ＥＣＡＰ 变形

温度的降低， 镁合金的抗拉强度增加， 屈服强度增加； 挤压温度升高， 延伸率升

高［７６］ 。 虽然 ＥＣＡＰ变形后的镁合金室温塑性得到明显的提高， 但是合金强度的

提高有限， 特别是一些镁合金经 ＥＣＡＰ 变形后， 屈服强度随着晶粒细化而降

低［５６，７２ － ７７］ ， 这与经典的 Ｈａｌｌ － Ｐｅｔｃｈ 关系相违背。 目前的研究表明， 经 ＥＣＡＰ
变形后织构的形成是影响镁合金室温延伸率的主要因素［７３］ ， 但屈服强度随着晶

粒细化而降低的现象并没有得到合理的解释。
相对而言， ＥＣＡＰ 技术运用在镁基复合材料上比较少。 目前国内仅有报

道［７８，７９］等通道转角挤压 ＳｉＣｐ ／ ＡＺ９１ 及 ＳｉＣｐ ／ ＡＺ９１Ｄ 镁基复合材料的研究。 研究

结果表明， ＳｉＣｐ ／ ＡＺ９１Ｄ镁基复合材料经 ＥＣＡＰ 变形后， ＳｉＣｐ 颗粒增强相在基体

中的分散性得到提高， 综合力学性能也得到明显改善。 等通道转角挤压以碳纳米
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管作为增强相镁基复合材料的研究目前还未见报道。

△ １. ６ 镁合金的腐蚀与防护

镁及其合金虽然具有轻质和优异的力学性能， 但由于其活泼的化学活性， 使

镁及其合金零件在大气条件下很容易发生电解腐蚀， 在腐蚀介质环境中， 被腐蚀

的速度更快， 所以其使用寿命较短。 这严重限制了镁及其合金的广泛应用， 腐蚀

是镁及镁合金工程应用面临的最主要问题。

１. ６. １ 镁的电化学特性

镁的标准电极电位非常低， Ｅ ＝ － ２. ３７Ｖ， 几乎相对于所有金属， 镁都是

阳极极性的［８０］ 。 其腐蚀电位因腐蚀介质的不同， 一般在 ＋ ０. ５ ～ － １. ６５Ｖ 之间。
在大气环境中， 镁的腐蚀电位在 － １. ０ ～ － １. ５Ｖ之间。 镁极易钝化， 其钝化性能

仅次于铝， 但由于镁的氧化膜一般疏松多孔， 镁及其合金的抗腐蚀性能较差。 镁

在水溶液中的腐蚀电位约为 － １. ０Ｖ， 在各种 ｐＨ 值下， 镁几乎都能发生析氢腐

蚀。 由于镁及其合金的工作环境一般为大气环境和液体介质， 所以其常见的腐蚀

类型 （点腐蚀、 电偶腐蚀、 缝隙腐蚀、 晶间腐蚀和应力腐蚀等） 的腐蚀本质主

要是薄液膜下或液体介质中的电化学腐蚀。
在酸性或弱碱性介质中， 镁发生电化学腐蚀的机理可用下列反应式表

示［８１］ ： 总反应式可以表示为

Ｍｇ ＋２Ｈ２Ｏ ＝ Ｍｇ （ＯＨ）２↓ ＋Ｈ２↑ （１-５）
净反应可以表示为下列分步反应

Ｍｇ ＝ Ｍｇ２ ＋ ＋ ２ｅ － （１-６）
２Ｈ２Ｏ ＋２ｅ － ＝ Ｈ２↑ ＋２ＯＨ － （１-７）

Ｍｇ ＋ ２ＯＨ － ＝ Ｍｇ （ＯＨ）２↓ （１-８）
在 ｐＨ值为 ８. ５ ～ １１. ５ 的介质中， 镁与水反应形成保护性的氧化物或氢氧化

物钝化层。 在 ｐＨ值小于 １１. ５ 时， 镁表面反应产生的Ｍｇ （ＯＨ）２ 因钝化膜自身的

热力学稳定性不高和 Ｍｇ （ＯＨ）２ 薄膜大的结构内应力而容易分解和产生裂纹或破

坏， 暴露出高活性的镁， 从而不断地被腐蚀。 因此， 镁的钝化膜在 ｐＨ 值小于

１１. ５ 的含水溶液中是不稳定的， 腐蚀反应受表面膜的扩散过程所控制。 随着腐

蚀的进行， 金属表面附近由于 Ｍｇ （ＯＨ）２ 的形成而使 ｐＨ 值增大， 当 ｐＨ 值大于

１１. ５ 时， 若没有外来侵入物的破坏， 钝化膜层的裂纹被产生腐蚀产物 Ｍｇ （ＯＨ）２
所封闭， 可以机械地隔离腐蚀介质与基体材料表面的接触， 阻碍腐蚀反应的继续
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发生， 因而镁具有很强的抗腐蚀性能［２］ 。

１. ６. ２ 镁及镁合金的防腐技术

到目前为止， 国内外对镁及其合金开展的防腐技术研究主要有表面处理技

术、 调整镁合金的化学成分和开发耐腐蚀镁基复合材料等。
１. ６. ２. １ 镁及镁合金的表面处理技术

表面处理技术就是在镁及镁合金表面生成一层薄膜保护材料， 隔绝镁基体材

料与外界环境的直接接触， 从而达到提高镁及镁合金抗腐蚀性能的目的。 主要有

化学转化膜技术［８２，８３］ 、 阳极氧化技术［８４，８５］ 、 电镀技术［８６］ 、 化学气相沉积［８７］ 、
物理气相沉积膜［８８］ 、 表面喷涂［８９］ 、 微弧氧化处理［９０］等。 但这些表面处理工艺

都存在不少缺点， 最大的不足之处就是只能暂时提高镁及镁合金零件的抗腐蚀性

能， 一旦这层表面保护层被破损或磨损， 镁基体材料又开始变得不耐腐蚀。 另

外， 化学转化膜和阳极氧化处理技术都要用到有毒的化学元素作为反应剂， 而且

还会产生有毒的污染副产品。 而化学气相沉积、 物理气相沉积和表面喷涂等技术

生产成本高， 可能导致保护膜与基体结合不牢等问题， 不适合于大型复杂零件。
１. ６. ２. ２ 调整镁合金的化学成分

这种技术主要是从镁合金的化学成分设计、 冶炼和铸造开始， 设计或调整镁

合金化学成分， 显微组织结构， 达到提高镁合金永久性抗腐蚀性能的目的。
ＡＺ９１ 镁铝铸造合金就是这方面成功的例子。 在 ２０ 世纪 ８０ 年代， 镁合金材料开

发取得了长足的进展。 研究人员发现 Ｆｅ、 Ｎｉ、 Ｃｕ等杂质元素以及 Ｆｅ 与 Ｍｎ 的比

例对镁合金抗腐蚀性能的影响非常大， 为此开发了高纯度的新一代压铸镁合金

ＡＺ９１Ｄ等［９１］ 。 高纯度镁合金的抗腐蚀性能提高了近 １００ 倍， 在不经过保护的状

态下就能满足大部分汽车应用的要求。 这一技术上的突破对后期压铸镁合金的发

展至关重要， 也是目前镁合金能够得到应用的重要原因。 余琨等人［９２］的研究也

表明， 在镁合金中加入适量的稀土元素 Ｃｅ和 Ｎｄ可提高镁合金的抗腐蚀性能。
１. ６. ２. ３ 耐腐蚀镁基复合材料的开发

镁基复合材料的研究与应用主要集中于提高镁合金的硬度、 强度和高温蠕变

性能。 在复合材料增强相的选择研究方面， 主要涉及微米尺寸级颗粒和纤维增

强。 但是， 由于微米级的颗粒断裂与界面失效等原因， 复合材料的延伸率会明显

下降。 同时， 由于工作环境的电解作用， 这些微米级的颗粒或纤维都会降低镁基

复合材料的抗腐蚀性能。 因此， 对于镁合金来说， 这些复合材料零件在使用前都

需要作特殊处理， 减缓电解腐蚀速度后才能使用。
随着纳米技术在 ２０ 世纪 ９０ 年代兴起， 复合材料技术研究人员为了解决以上
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镁基复合材料存在的不足， 逐渐把研究重点放在了纳米复合材料增强相的研究

上。 进入到这方面研究的增强相主要有纳米 ＳｉＣ 颗粒、 纳米 Ａｌ２Ｏ３颗粒、 纳米

ＳｉＯ２纤维和碳纳米管等。 这些研究结果都表明， 当增强相为纳米尺寸时， 在获得

硬度和高温蠕变性能提高的同时， 复合材料的韧性下降不多， 有的还有所提高。
在纳米增强复合材料的制备工艺研究方面， 存在的主要问题是纳米增强材料的分

散困难， 目前普遍认为采用粉末冶金法能够较好地解决纳米尺寸增强相在金属基

体中的分散， 但由于其制造成本高， 不易制成大尺寸及形状复杂的零件， 仅适合

实验研究， 难以得到工业化推广。 目前已有研究表明， 在镁基体中由于碳纳米管

的加入， 可以提高其抗腐蚀性能［９３，９４］ 。 这为开辟研究镁及其合金的防腐蚀技术

提供了一条新的思路。

△ １. ７ 本书研究内容和研究意义

１. ７. １ 本书研究内容

本次研究首先采用碳纳米管孕育块铸造法制备了碳纳米管增强 ＡＺ３１ 镁基复

合材料， 然后进行了等径角挤压变形实验， 并对不同状态复合材料的抗腐蚀行为

进行研究。 为碳纳米管增强镁基复合材料的进一步研究和实际应用提供可靠的理

论依据。 本书主要研究如下内容：
１） 碳纳米管孕育块的制备工艺研究。
２） 碳纳米管孕育块铸造法制备碳纳米管增强 ＡＺ３１ 镁基复合材料的工艺

研究。
３） 铸态条件下， 碳纳米管的加入量对镁基复合材料影响的研究， 包括显微

组织和室温力学性能的影响。
４） 铸态条件下， 碳纳米管的加入量对镁基复合材料抗腐蚀性能的影响， 包

括腐蚀后的宏观和微观形貌、 失重腐蚀速率、 极化自腐蚀电位和极化腐蚀电流

密度。
５） 在 ＥＣＡＰ变形过程中， 不同的变形模角、 挤压变形温度、 挤压变形道次

对碳纳米管增强 ＡＺ３１ 复合材料微观结构 （包括对镁合金和碳纳米管增强镁基复

合材料的晶粒度以及复合材料中碳纳米管增强相分散程度） 的影响。
６） ＥＣＡＰ变形工艺对碳纳米管增强 ＡＺ３１ 镁基复合材料的室温力学性能的影

响， 增强体在 ＥＣＡＰ变形过程中对材料室温性能产生的影响。
７） 在 ＥＣＡＰ挤压变形过程中， 碳纳米管增强 ＡＺ３１ 镁基复合材料的织构形

成机理， 织构的演变及对力学性能的影响研究。
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８） ＥＣＡＰ变形工艺对碳纳米管增强 ＡＺ３１ 镁基复合材料的抗腐蚀性能的影

响、 包括腐蚀后的宏观和微观形貌、 失重腐蚀速率、 极化自腐蚀电位和极化腐蚀

电流密度。
９） 碳纳米管增强 ＡＺ３１ 镁基复合材料的抗腐蚀机理研究。

１. ７. ２ 超细晶碳纳米管增强镁基复合材料的研究意义

镁基复合材料密度小， 比强度、 比模量和比刚度高， 而且具有良好的尺寸稳

定性， 正成为高新技术领域中最有潜力的结构材料， 具有非常好的应用前景。 可

以说， 镁基复合材料是继铝基复合材料之后的又一具有竞争力的轻金属基复合

材料。
碳纳米管是一种新型碳材料， 理论计算和实验研究结果表明， 碳纳米管具有

极高的强度、 韧性和弹性模量。 同时， 碳纳米管的石墨烯片卷曲中空管结构使其

具有很低的密度， 而且又具有极高的强度和良好的韧性。 这些特性为制备高性能

的复合材料提供了新的方向。
碳纳米管增强镁基复合材料目前遇到的几个主要问题就是： 制备过程中如何

提高镁基体中碳纳米管的分散程度； 如何提高碳纳米管增强镁基复合材料的综合

力学性能， 特别是塑性性能； 如何提高镁基复合材料的永久性抗腐蚀性能。 针对

这三个阻碍着镁基复合材料得以广泛工业化应用的主要因素， 本书首创采用碳纳

米管孕育块铸造法来制备碳纳米管增强镁基复合材料， 然后利用 ＥＣＡＰ挤压变形

工艺来细化镁合金基体晶粒组织以获得超细晶粒组织， 提高复合材料的室温强韧

性， 并对碳纳米管增强镁基复合材料进行了耐腐蚀机理分析研究。 这些研究将对

促进迅速发展轻结构的新型材料———镁基复合材料的广泛工业化应用具有重大

意义。
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第 ２ 章

实验材料及实验方法

△ ２. １ 实验材料

本书实验过程中所需要的实验材料主要包括制备复合材料的基体原材料、 增

强材料以及用作制备碳纳米管孕育块的铝粉、 锌粉、 硬脂酸 （Ｃ１８Ｈ３６Ｏ２） 和熔

剂 ＲＪ － ２、 精炼剂六氯乙烷 （Ｃ２Ｃｌ６）、 石墨、 机油混合物 （ＥＣＡＰ 变形润滑剂）
等辅助材料。

２. １. １ 基体原材料

基体材料选用 Ｍｇ － Ａｌ － Ｚｎ 系列镁合金， 牌号为 ＡＺ３１， 化学成分见表

２. １［２］ 。 实验按表 ２. １ 配制。 原材料分别为镁锭、 铝粉 （化学纯）、 锌粉 （化学

纯）、 锰锭， 其纯度见表 ２. ２， 其中锰熔制成 Ａｌ － １０ｗｔ％Ｍｎ 中间合金。

表 ２. １ ＡＺ３１ 合金的化学成分 （质量分数，％ ）

Ａｌ Ｚｎ Ｍｎ Ｍｇ 杂质总量

３. ０ １. ０ ０. ２ Ｂａｌ. ０. ５０ｍａｘ

表 ２. ２ 原材料的纯度 （质量分数，％ ）

原材料 镁锭 铝粉 锌粉 锰锭

纯度 （％ ） ９９. ５ ９９. ９９ ９９. ９６ ９６. ７

２. １. ２ 增强材料

增强材料选用 ＣＶＤ 法制备的多壁碳纳米管 （Ｍｕｌｔｉ － Ｗａｌｌｅｄ Ｃａｒｂｏｎ Ｎｏｎｏ-



ｔｕｂｅｓ， ＭＷＣＮＴｓ）， 由南昌大学太阳纳米有限公司提供。 实验用的碳纳米管经过

纯化和表面化学包覆镍两道工艺处理。
２. １. ２. １ ＭＷＣＮＴｓ 纯化处理工艺

首先， 将工业生产的碳纳米管倒入浓度为 ２ｍｏｌ ／ Ｌ 的 ＮａＯＨ 溶液中煮沸处理

２ｈ 后， 冷却至室温； 经过滤后， 用去离子水清洗 ６ 次， 烘干； 再倒入 １８ｗｔ％ 盐

酸溶液中浸泡 ２４ｈ 提纯， 再经过滤， 烘干至恒重。 经纯化工艺处理后的碳纳米管

透射电镜照片如图 ２. １ 所示： 管壁表面清洁， 直径为 １０ ～ ３０ｎｍ， 长度为 １ ～
１０μｍ， 纯度≥９０％ 。

图 ２. １　 纯化后的多壁碳纳米管透射电镜照片

２. １. ２. ２ ＭＷＣＮＴｓ 表面化学包覆镍处理工艺

首先， 称取一定量硝酸镍溶解于去离子水中配制硝酸镍溶液， 将纯化处理后

的碳纳米管倒入到碳酸铵水溶液中搅拌均匀， 使水溶液充分润湿碳纳米管； 然

后， 把硝酸镍溶液缓缓倒入碳酸铵 ／碳纳米管水溶液中搅拌至溶胶状； 经老化处

理 ２４ｈ 后过滤反应产物， 在 １５０℃烘干， 此时碳酸镍附着在碳纳米管上； 在反应

室中加热到 ６００℃， 通氢气还原约 １ｈ； 最后经超声速气流分散还原处理后获得碳

纳米管 ／ Ｎｉ 复合物。
经上述表面化学包覆镍工艺处理后， 碳纳米管的透视电镜照片如图 ２. ２ 所

示。 从图中可以看到， 碳纳米管表面包覆着一层毛茸茸的物质， 实为包覆着的金

属镍层。 进行表面化学包覆镍处理的原因是为了相对增加碳纳米管的密度和改善

碳纳米管表面与镁基体的润湿性， 使其在熔炼过程中能更好地分散在镁熔体中，
并与镁基体界面结合得更紧密。
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图 ２. ２　 包覆镍碳纳米管的透射电镜照片

△ ２. ２ 实验方案

实验方案的具体流程如图 ２. ３ 所示。

图 ２. ３　 实验方案的具体流程

首先制备碳纳米管孕育块， 再采用碳纳米管孕育块铸造法制备碳纳米管增强

ＡＺ３１ 镁基复合材料， 然后对 ＡＺ３１ 镁合金和不同碳纳米管含量的 ＭＷＣＮＴｓ 增强
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镁基复合材料进行 ＥＣＡＰ 变形实验。 应用先进的深度塑性变形工艺———等径角挤

压 （ＥＣＡＰ） 来细化 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料的基体晶粒组织， 优化复合材料

性能。 并对铸态和经 ＥＣＡＰ 变形不同道次后的 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料进行

室温力学性能测试、 金相组织观察分析、 静态浸渍实验和电化学腐蚀实验， 测试

其抗腐蚀性能。

△ ２. ３ 实验方法

２. ３. １ 碳纳米管孕育块的制备

首先将铝粉、 锌粉、 碳纳米管按质量比为 ３∶ １∶ ｘ （ｘ ＝ ０. ５， １. ０， １. ５） 的比
例配制好， 在各配比中加入经无水乙醇溶解后的硬脂酸 （Ｃ１８Ｈ３６Ｏ２） 为粘合剂

（硬脂酸的含量在 ５ｗｔ％ ～ ８ｗｔ％ ）， 然后将各种配比的粉末混合后在低速球磨机

（１００ｒ ／ ｍｉｎ） 中球磨分散处理一定时间 ｔ （ ｔ ＝ ０. ５ｈ， １ｈ， ８ｈ， １６ｈ） 后取出。 用

５０ 目不锈钢网筛过筛后在模具内腔温度为 ７６℃的环境下热压成形， 制成不同配

比的碳纳米管孕育块备用。

２. ３. ２ 碳纳米管增强镁基复合材料的制备

熔炼在氩气保护下进行。 首先将碳素钢坩埚预热到 ３００℃左右， 然后放入镁
锭、 Ａｌ － １０ｗｔ％Ｍｎ 中间合金和差额的纯铝， 温度设定在 ７００℃， 待其熔化后除
渣。 利用钟罩法把事先压制好的碳纳米管孕育块压入镁液中， 并缓慢移动搅拌至

孕育块完全熔解。 加入 ０. ５ｗｔ％ ～１. ５ｗｔ％的 ＲＪ － ２ 熔剂覆盖保护镁液。 待炉料全
部熔清后加入 ０. ５ｗｔ％ ～０. ８ｗｔ％的六氯乙烷 （Ｃ２Ｃｌ６） 对熔体进行精炼处理， 随

后再均匀撒上一层 ＲＪ － ２ 熔剂， 调整熔体温度使其降低至略高于 ＡＺ３１ 镁合金的

液相线温度 （６３５ ～ ６４０℃）， 然后采用重力铸造法和真空吸铸法分别制得

ϕ４２ｍｍ ×１２０ｍｍ 的棒料和 ϕ２０ｍｍ 的铸态试样。

２. ３. ３ 热挤压实验

将采用重力铸造法制备的 ＡＺ３１ 镁合金和不同碳纳米管含量的 ＭＷＣＮＴｓ 增强
镁基复合材料试样铸锭经机加工尺寸为 ϕ３８. ５ｍｍ × １１０ｍｍ， 预热到 ４００℃保温

１ｈ 后进行热挤压。 热挤压加工在 ＹＣ３２ － ２００Ｔ 四柱液压机上进行， 如图 ２. ５ 所

示。 模筒温度为 ３００℃， 挤压比为 ４∶ １， 经挤压后得到截面直径尺寸为 ϕ２０ｍｍ 的

挤压态试样。

２. ３. ４ ＥＣＡＰ 变形

２. ３. ４. １ ＥＣＡＰ 变形基本原理

等径角挤压 （ＥＣＡＰ） 变形加工就是作用一定压力到坯料， 使其通过两个轴
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图 ２. ４　 熔炼设备

（ａ） 熔炼炉　 （ｂ） 真空吸铸

图 ２. ５　 ＹＣ３２ － ２００Ｔ 四柱液压机

线相交， 而且截面尺寸相等的圆形或矩形通道 （本实验中采用直径为 ϕ１８ｍｍ 的

圆形通道） 后被挤出。 其基本原理如图 ２. ６ 所示。 由于通道转角的作用， 在变

形过程中材料在模具转角处发生纯剪切变形， 使材料产生很大的剪切应变， 从而

导致材料位错的重排， 使晶粒得到细化。
２. ３. ４. ２ ＥＣＡＰ 变形模具

本实验采用自行设计加工的 ＥＣＡＰ 变形模具， 模具装配图样如图 ２. ７ 所示。
模具材料为 ＣｒＷＭｎ 钢， 经热处理后硬度达到 ５５ＨＲＣ。 模具结构主要由压杆、 上

模套、 下模套及模芯组成。 模芯由左、 右两半组成， 模芯转角分别做成 ９０°和
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图 ２. ６　 等径角挤压 （ＥＣＡＰ） 基本原理示意图

图 ２. ７　 ＥＣＡＰ 变形模具装配图

１２０°两种。 模具两通道为圆形通道， 直径尺寸均为 ϕ１８ｍｍ。 ＥＣＡＰ 变形模具实物

如图 ２. ８ 所示。
由于镁合金是密排六方晶体结构， 在室温时只有三个滑移系， 难以进行塑性

变形， 所以实验中的 ＥＣＡＰ 变形模具需要加热到一定温度后才能顺利地进行碳纳

米管增强镁基复合材料的 ＥＣＡＰ 变形。 模具加热采用自制的电加热控温装置， 如
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图 ２. ８　 ＥＣＡＰ 变形模具实物

图 ２. ９ 所示。 加热圈是套在模具外面进行加热， 功率为 ４ｋＷ， 采用可控硅控温。

图 ２. ９　 ＥＣＡＰ 模具加热装置

２. ３. ４. ３ ＥＣＡＰ 变形工艺

在 ＥＣＡＰ 变形过程中， 影响材料组织和性能的工艺参数很多， 主要有模具两

通道间的夹角 （模角）、 挤压变形路径、 挤压变形温度和挤压变形道次等。 此

外， ＥＣＡＰ 变形前材料的微观结构对变形后材料的微观组织和力学性能也有重要

影响。 实验中， 首先将经热挤压后的试样的机加工尺寸为 ϕ１７. ５ｍｍ × １１０ｍｍ 作

为等径角挤压坯料。
模具两通道间的夹角大小是影响 ＥＣＡＰ 变形效果的重要因素， 包括内切角 Φ

和外切角 Ψ。 Ｓｅｇａｌ［５２］最早给出了在不考虑摩擦条件下的总应变计算公式
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εＮ ＝ ２Ｎ
３
ｃｏｔ Φ２ （２-１）

式中， Ｎ 为变形道次。 式 （２-１） 中没有考虑模具外角 Ψ 的影响， Ｉｗａｈａｓｈｉ［９５］等
人的理论则考虑了模具外角 Ψ 对总应变的影响， 提出了修正后的总应变计算

公式

εΝ ＝ Ν ２ｃｏｔ（Φ ／ ２ ＋ Ψ ／ ２） ＋ Ψｃｓｃ（Φ ／ ２ ＋ Ψ ／ ２）
３

（２-２）

式中， εΝ 为试样 ＥＣＡＰ 变形 Ｎ 道次后的当量应变， Φ 为内切角， Ψ 为外切角。
当模具外角 Ψ ＝ ０ 时， 方程式 （２-２） 等价于方程式 （２-１）。 实验中采用了两种

不同模角的模具： 内切角 Φ１ ＝ ９０°， 外切角 Ψ１ ＝ ３０°； 内切角 Φ２ ＝ １２０°， 外切

角 Ψ２ ＝ ６０°。 挤压试样通过模具多次所累积的当量应变由式 （２-２） 计算。 故试

样每 ＥＣＡＰ 变形 １ 道次， 变形的等效应变量分别为 １. ０１６ 和 ０. ６０５。 有研究发现，
当内切角 Φ 为 ９０°时， 具有最好的剪切效果， 最容易获得大角度晶界的等

轴晶［９６］ 。
在 ＥＣＡＰ 变形过程中， 每次重复挤压变形道次之间试样所旋转的方式称为挤

压变形路径。 由于路径 ＢＣ每道剪切面互相垂直， 可获得纤维状组织， 在不产生

死区的条件下， ＢＣ路径优先获得大角度晶界， 试样具有最佳的显微结构［９７］ 。 故

在实验中采取 ＢＣ路径进行， 即每道次重复挤压变形时试样按同一方向转动 ９０°。
实验中， 在 ２３０℃经 ＥＣＡＰ 变形 １ 道次后 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料的表面

光滑， 没有裂缝， 如图 ２. １０ 所示。 在 ＥＣＡＰ 变形之前先要用砂纸将坯料打磨光

亮， 之后再用酒精清洗； 并将试样加热到 ２３０℃后保温 １ｈ， 使试样受热均匀。 模

具预热温度为 ２３０℃。 实验时， 采用石墨 ／机油混合物作为润滑剂， 挤压速度为

３０ｍｍ ／ ｍｉｎ。

图 ２. １０　 ＥＣＡＰ 变形 １ 道次后的 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料试样

采用 ＢＣ挤压路径方式， 挤压变形 ４ 道次后正好完成一个周期。 因此， 在本

研究中挤压变形道次为 １ ～ ４ 道次。 具体实验工艺参数见表 ２. ３ 和表 ２. ４。
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表 ２. ３ ＥＣＡＰ 变形道次对应的当量应变

ＥＣＡＰ 变形道次 Ｐ １ 道次 ２ 道次 ３ 道次 ４ 道次

９０°模角当量应变 １. ０１６ ２. ０３２ ３. ０４８ ４. ０６４

１２０°模角当量应变 ０. ６０５ １. ２１ １. ８１５ ２. ４２

表 ２. ４ ＥＣＡＰ 挤压变形工艺参数

试样 ＡＺ３１ 合金
１. ０ｗｔ％ＭＷＣＮＴｓ

复合材料

１. ５ｗｔ％ＭＷＣＮＴｓ

复合材料

模角 ９０° １２０° ９０°

挤压道次数 １ １ １ ～ ４ １

变形温度 ２３０℃ 室温 １５０℃ ２３０℃

挤压路径 ＢＣ

挤压速率 ３０ｍｍ ／ ｍｉｎ

△ ２. ４ 力学性能测试

２. ４. １ 拉伸试验

室温拉伸试验在 ＣＳＳ － ４４２００ 型电子万能材料试验机上进行， 拉伸速率为

２ｍｍ ／ ｍｉｎ。 铸态拉伸试样为真空吸铸试样， 挤压态拉伸试样的拉伸轴线与挤压方

向平行， ＥＣＡＰ 变形后材料拉伸试样的拉伸轴线与 Ｘ 面垂直， 同时平行于 Ｙ 面

（图 ２. ６）。 试样的具体尺寸如图 ２. １１ 所示， 经机加工后拉伸试样实物如图 ２. １２
所示。

图 ２. １１　 拉伸试样图样

２. ４. ２ 显微硬度测试

显微硬度测试在 ＨＸＳ － １０００ＡＫ 型显微硬度计上进行： 载荷 ５０ｇ， 加载时间
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图 ２. １２　 拉伸试样实物

１０ｓ， 测试时试样表面经机械研磨抛光之后进行， 每个试样测试 ７ 个值， 去掉一

个最高值和一个最低值， 其余 ５ 个取算术平均值。

△ ２. ５ 样品表征

２. ５. １ 显微组织观察

在制取 ＥＣＡＰ 变形后的试样微观组织观察样品时， 为了避免变形死区的影

响， 在 ＥＣＡＰ 变形后试样的中部区域制取横截面 （Ｘ 面） 和纵截面 （Ｙ 面） 金相

试样。 对所切取的试样镶嵌后在不同型号的金相砂纸上进行粗磨、 细磨， 然后进

行机械抛光， 再用适合于对应材料的浸蚀剂进行侵蚀， 各种状态材料的微观浸蚀

剂见表 ２. ５。 然后， 在 ＸＴＪ － ０５ 型光学金相显微镜下进行金相显微组织观测， 并

选择合适的参数拍照。

表 ２. ５ 显微组织观测时采用的侵蚀剂

试样 侵蚀剂

ＡＺ３１ 合金 １％ＨＮＯ３ ＋ ２４％ Ｃ２Ｈ６Ｏ２ ＋ ７５％Ｈ２Ｏ

ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料 ４ｇ 苦味酸 ＋ １０ｍＬ Ｃ２Ｈ６Ｏ２ ＋ ７０ｍＬ 乙醇 ＋ １０ｍＬＨ２Ｏ

２. ５. ２ Ｘ 射线衍射分析

采用英国 Ｂｅｄｅ 公司生产的多功能 Ｘ 射线衍射仪对铸态材料试样进行 Ｘ 射线

衍射物相分析 （Ｘ － ｒａｙ ｄｉｆｆｒａｃｔｉｏｎ， ＸＲＤ）， 试验条件： Ｃｕ Ｋａ 线， 电压为 ４０ｋＶ，
电流为 ４０ｍＡ， 扫描速度为 ６° ／ ｍｉｎ。

２. ５. ３ 极图测试

极图测试是在清华大学测试中心 Ｒｉｇａｋｕ 公司生产的 Ｒ － ＡＸＩＳ ＳＰＩＤＥＲ 单晶

Ｘ 射线衍射仪上进行。 测量挤压态和经 ＥＣＡＰ 变形不同道次后碳纳米管增强镁基
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复合材料试样的｛０００２｝和｛１０１
－
０｝两个晶面的不完整极图。

极图测试试样按平行于挤压方向 （Ｙ 方向） 切取， 经表面打磨、 抛光， 确定

观察面和挤压方向。 根据极图投影原理， 对所测得的极图跟标准投影图对比， 分

析复合材料中的织构分布情况。

２. ５. ４ 扫描电子显微镜分析

扫描电子显微镜测试 （Ｓｃａｎｎｉｎｇ Ｅｌｅｃｔｒｏｎ Ｍｉｃｒｏｓｃｏｐｅ， ＳＥＭ） 在南昌大学高

等研究院美国 ＦＥＩ 公司生产的 Ｑｕａｎｔａ ２００ 型的扫描电子显微镜上进行。 利用

ＳＥＭ 可以观察和分析材料的表面形貌和拉伸断口形貌。

２. ５. ５ 原子力显微镜分析

采用上海卓伦微纳米设备有限公司的 ＭｉｃｒｏＮａｎｏ Ｄ３０００ 型原子力显微镜 （Ａ-
ｔｏｍｉｃ Ｆｏｒｃｅ Ｍｉｃｒｏｓｃｏｐｅ， ＡＦＭ） 对经抛光后的碳纳米管增强镁基复合材料表面进

行测试。 扫描模式为原子力轻敲模式。

△ ２. ６ 腐蚀性能测试

２. ６. １ ３. ５ｗｔ％ ＮａＣｌ 溶液浸渍实验

图 ２. １３　 浸渍实验试样

腐蚀试样经 Ａ０２、 Ａ０４、 Ａ０６ 三

种金相砂纸表面磨制、 抛光后， 用游

标卡尺测量高度、 直径， 计算试样的

表面积， 如图 ２. １４ 所示。 再进行前

处理 （除油、 脱水、 干燥） 后在德

国赛多利斯的 ＢＳ２２４Ｓ 电子天平上称

重 （ｄ ＝ ０. １ｍｇ）， 然后每个试样单独

放入装有 ５０ｍＬ 浓度为 ３. ５ｗｔ％ ＮａＣｌ
去离子水溶液 （ｐＨ ＝ ７） 中进行浸渍

实验， 浸渍实验如图 ２. １３ 所示， 恒

温 ２５℃ ±０. １５℃， ２４ｈ 后取出。 用机

械法清除腐蚀产物， 经过清洗、 干燥

至恒重， 计算出腐蚀前后的重量变化， 计算腐蚀速率。 在浸泡过程中利用数字式

ＰＨＳ －３Ｃ 精密酸度计 （精度 ± ０. ０１ｐＨ， 上海雷磁） 测量腐蚀介质的 ｐＨ 变化值。
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２. ６. ２ 极化曲线测试

极化曲线测试在室温下进行， 采用荷兰 Ｅｃｏ Ｃｈｅｍｉｅ 公司的电化学测试系统

Ａｕｔｏｌａｂ ＰＧＳＴＡＴ３０， 采用传统的三电极体系， 辅助电极为铂片， 参比电极均采用

饱和甘汞电极 （ＳＣＥ）， 通过盐桥与工作电极连接。 试样经去离子水清洗并吹干

后依次用酒精、 丙酮擦拭， 然后放入干燥器中备用。 电解质溶液采用 ３. ５ｗｔ％
ＮａＣｌ 溶液， 由分析纯的 ＮａＣｌ 和二次蒸馏水配制。 溶液体积与试样暴露面积之比

固定为 ５０ｍＬ ／ ｃｍ２。 待试样在 ＮａＣｌ 溶液中电位稳定 （约 １５ｍｉｎ） 后进行极化曲线

的测试， 电位范围为 Ｅｏｃｐ － ０. ２５Ｖ ～ Ｅｏｃｐ ＋ １. ２５Ｖ， 扫描速度为 １ｍＶ ／ ｓ。

图 ２. １４　 浸渍实验
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第 ３ 章

碳纳米管增强镁基复合材

料的制备工艺及增强机理

△ ３. １ 引言

由于镁的化学活性很高， 容易与许多元素发生化学反应。 因此， 在制备镁基

复合材料时， 增强相的正确选取显得极为重要。 陈煜等人［１５］在制备碳纤维增强镁

基复合材料的过程中， 发现纯镁与碳不发生反应。 Ｚｈｏｕ 和张修庆等人［９８，９９］的研究

发现碳纳米管 （Ｃａｒｂｏｎ Ｎｏｎｏｔｕｂｅｓ， ＣＮＴｓ） 比碳纤维更稳定， 而且碳纳米管具有更

高的综合力学性能， 因而碳纳米管可能成为镁基复合材料一种理想的纳米纤维增强

材料。 但由于碳纳米管的表面能高、 密度小， 导致其在与镁基体复合过程中极易形

成团聚， 不易复合， 从而影响复合材料的性能， 起不到良好的增强效果。
目前， 碳纳米管增强镁基复合材料的制备工艺方法主要是粉末冶金法和搅拌

铸造法。 粉末冶金法的优点在于复合材料的制备过程中镁基体不必经过全熔的高

温状态， 因而能够避免铸造法带来的强烈氧化现象， 镁基体与碳纳米管增强相界

面处发生过量反应等问题。 而且粉末冶金法可以任意改变增强相与基体的配比，
制得高体积分数的碳纳米管增强镁基复合材料， 并且碳纳米管在镁基体内分布均

匀。 但是粉末冶金工艺设备复杂， 成本较高， 不易制备形状复杂的零件， 而且在

生产过程中存在粉末燃烧、 爆炸等危险， 不易大规模工业化生产。 搅拌铸造法是

通过机械搅拌或电磁搅拌等方法， 使碳纳米管充分弥散分布到金属或合金熔体

中， 最后浇铸或压铸成形的工艺方法。 搅拌铸造法设备简单， 生产率高， 但铸造



气孔较多， 碳纳米管分布不均匀， 容易形成团聚。
本章首先采用第 ２ 章中介绍的实验材料、 实验设备和实验方法， 先根据碳纳

米管含量的不同和球磨分散处理时间的不同的要求制备了碳纳米管孕育块， 然后

在熔炼时利用钟罩把碳纳米管孕育块压浸入镁熔体中搅拌制备碳纳米管增强

ＡＺ３１ 镁基复合材料。 研究了碳纳米管孕育块的制备工艺以及碳纳米管孕育块铸

造法制备碳纳米管增强镁基复合材料的工艺特点。 并利用扫描电子显微镜

（ＳＥＭ） 观察分析了碳纳米管在孕育块及复合材料中的分散效果。 建立了碳纳米

管增强复合材料的数学模型， 对碳纳米管增强镁基合金的原理进行了分析， 为碳

纳米管增强镁基复合材料的制备提供一定的理论指导。

△ ３. ２ 碳纳米管孕育块制备工艺研究

图 ３. １　 碳纳米管孕育块

首先将 Ａｌ 粉、 Ｚｎ 粉、 碳

纳米管按质量比为 ３∶ １∶ ｘ （ｘ ＝
０， ０. ５， １. ０， １. ５） 的比例配

好， 并在各配比中加入少量经

无 水 乙 醇 溶 解 后 的 硬 脂 酸

（Ｃ１８Ｈ３６ Ｏ２ ） 作为粘结剂 （硬
脂酸的含量在 ５ ～ ８ｗｔ％ ）， 然

后将各配比好的 Ａｌ 粉、 Ｚｎ 粉、
碳纳米管混合后在球磨机内低

速 （１００ｒ ／ ｍｉｎ） 分别分散球磨

处理一定时间 ｔ （ ｔ ＝ ０. ５ｈ，
１ｈ， ８ｈ， １６ｈ） 后取出， 用 ５０
目不锈钢网筛过筛后在内腔温度预热到 ７６℃的模具中压制成形， 从而制成不同

碳纳米管含量的孕育块， 如图 ３. １ 所示。 碳纳米管孕育块的制备工艺与对应试样

编号见表 ３. １。
由于 Ａｌ 和 Ｚｎ 的密度均大于 Ｍｇ， 采用 Ａｌ 粉、 Ｚｎ 粉混合碳纳米管制备孕育

块， 相比单一只用碳纳米管制备孕育块， 相当于增加了碳纳米管孕育块的密度，
使其在熔炼过程中不容易上浮团聚， 能更好地分散浸入到镁熔体中， 达到较好的

浸润效果。 另外， 碳纳米管经过与 Ａｌ 粉、 Ｚｎ 粉在低速球磨机中分散处理一定时

间后， 在孕育块中就已经减少了大量碳纳米管的团聚， 在熔炼过程中就能获得更

好的分散效果。
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表 ３. １ 碳纳米管孕育块的制备工艺与对应试样编号

试样 ｔ ＝ ０. ５ｈ ｔ ＝ １ｈ ｔ ＝ ８ｈ ｔ ＝ １６ｈ

ｘ ＝ ０. ５ — — — ０. ５ ／ １６ｈ

ｘ ＝ １. ０ １. ０ ／ ０. ５ｈ １. ０ ／ １ｈ １. ０ ／ ８ｈ １. ０ ／ １６ｈ

ｘ ＝ １. ５ — — — １. ５ ／ １６ｈ

３. ２. １ 分散球磨处理时间对碳纳米管在孕育块中分散性的影响

由于在球磨机中的分散处理是在大气环境中进行， 为了避免 Ａｌ、 Ｚｎ 等粉末

在球磨分散处理过程中因为温度升高发生的氧化反应以及高速球磨对碳纳米管造

成的组织结构损伤， 故而采取低速长时间的球磨分散处理方式。
图 ３. ２ 所示为当碳纳米管含量比 ｘ ＝ １. ０ 时球磨分散处理 ０. ５ｈ 后碳纳米管孕

育块表面的扫描电子显微镜照片。

图 ３. ２　 分散球磨处理 ０. ５ｈ 碳纳米管含量比 ｘ ＝ １. ０ 孕育块表面 ＳＥＭ 照片

（ａ） 放大 ６０ ０００ 倍　 （ｂ） 放大 １２０ ０００ 倍

图 ３. ２ａ 的放大倍数为 × ６０ ０００， 在图右下部位可以发现碳纳米管处于明显

的团聚状态， 分散效果并不理想。 对图 ３. ２ａ 中的白色箭头所指碳纳米管团聚部

位进行放大后如图 ３. ２ｂ 所示 （ × １２０ ０００）， 从图中可以清楚地看到孕育块中的

碳纳米管相互缠结、 团聚在一起 （白色箭头所指）， 没有得到有效的分散。
图 ３. ３ 所示为当碳纳米管含量比 ｘ ＝ １. ０ 时不同球磨分散处理时间对碳纳米

管在孕育块中分散性影响的扫描电镜照片 （ × ６０ ０００）。
从图 ３. ３ａ ～图 ３. ３ｄ 可以看出， 在固定低速球磨时， 随着球磨分散处理时间

ｔ 的增加， 碳纳米管在孕育块中的团聚现象逐渐减少， 分散程度逐渐得到改善。
图 ３. ３ａ 所示为球磨分散处理 ０. ５ｈ 孕育块试样 ＳＥＭ 照片， 从中可明显看到碳纳
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图 ３. ３　 分散球磨处理时间对碳纳米管在孕育块中分散性的影响

（ａ） ｔ ＝ ０. ５ｈ　 （ｂ） ｔ ＝ １ｈ　 （ｃ） ｔ ＝ ８ｈ　 （ｄ） ｔ ＝ １６ｈ

米管的团聚现象， 如白色箭头所示。 当分散球磨处理时间为 １ｈ 时， 团聚现象减

少， 在照片中可清晰地看到碳纳米管在各个区域都有所分布， 如图 ３. ３ｂ 所示；
此后球磨分散处理到 ８ｈ 和 １６ｈ 时， 碳纳米管团聚现象进一步减少， 分散程度更

加均匀， 如图 ３. ３ｃ、 ｄ 所示。
在图 ３. ３ｃ 中可清晰地看到碳纳米管搭接在孕育块的空隙之间 （白色箭头所

指）， 在图 ３. ３ｄ 中也可看到单根碳纳米管嵌入到孕育块的铝颗粒间隙中 （白色

箭头所指）， 这与已有报道［１００］在铝粉和碳纳米管球磨过程中， 碳纳米管能很好

地嵌入铝粉中一致。 由此可知， 在长时间的球磨分散处理到后续的压制孕育块的

过程中， 碳纳米管并没有与 Ａｌ 粉、 Ｚｎ 粉发生反应和损耗。 压制成孕育块后， 碳

纳米管与 Ａｌ、 Ｚｎ 等粉末界面结合紧密， 而且分散均匀。
以上实验结果表明， 采取低速长时间的球磨分散处理工艺能够使碳纳米管在

球磨分散处理过程中避免损伤， 较好地与 Ａｌ 粉、 Ｚｎ 粉混合分散均匀， 从而可以

制得分散性较好的碳纳米管孕育块。 以期达到熔炼后碳纳米管在镁合金基体中的
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均匀分布， 减少团聚， 较好地改善镁合金基体的组织及提高其力学性能的目的。

３. ２. ２ 孕育块中碳纳米管加入量对其分散性的影响

在按比例配置碳纳米管的加入量过程中， 找到一个比较合适的加入量， 对于增

强基体性能是一个重要的指标。 为此， 实验中研究了 ｘ ＝０. ５， ｘ ＝１. ０， ｘ ＝１. ５ 三种不

同配比的碳纳米管加入量， 经过球磨分散处理 １６ｈ 后压制成碳纳米管孕育块。
图 ３. ４ 所示为不同碳纳米管加入量的碳纳米管孕育块表面 ＳＥＭ 照片。 图

３. ４ａ 中， 碳纳米管得到了较为良好的分散效果， 基本没有出现太明显的团聚；
到图 ３. ４ｂ 中， 已经可以看到少量团聚 （白色箭头所指）； 到图 ３. ４ｃ， 团聚已经

较为明显 （白色箭头所指）。 由以上分析可知， 由于碳纳米管极易团聚的特点，
在同样的球磨分散处理条件 （球磨速度及时间一样） 下， 孕育块中碳纳米管含

量越高， 其团聚的可能性越大， 对其分散也就越困难。

图 ３. ４　 不同碳纳米管加入量的碳纳米管孕育块表面 ＳＥＭ 照片
（ａ） ｘ ＝ ０. ５　 （ｂ） ｘ ＝ １　 （ｃ） ｘ ＝ １. ５
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△ ３. ３ 碳纳米管增强镁基复合材料制备工艺研究

３. ３. １ 碳纳米管增强镁基复合材料中碳纳米管的分散性

通过上述方法， 制备了分散球磨处理时间 ｔ ＝ １６ｈ， 碳纳米管含量 ｘ ＝ １. ０ 的

碳纳米管孕育块， 并采用碳纳米管孕育块铸造法制备了碳纳米管增强镁基复合材

料， 其表面抛光后的 ＳＥＭ 照片如图 ３. ５ 所示。

图 ３. ５　 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 镁基复合材料抛光表面的 ＳＥＭ 照片

从图 ３. ５ 中可以清楚地看到， １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 镁基复合材料的表面呈网状

均匀地分布着许多碳纳米管， 没有出现严重的碳纳米管团聚现象。
通过搅拌铸造法等直接将碳纳米管加入到金属熔体中的铸造方法制备碳纳米

管增强金属基复合材料时， 一般很难有效地将碳纳米管增强相添加到金属基体

中， 并且使之分散均匀。 其原因主要是由于碳纳米管的密度非常小， 很难直接通

过负压重力的方式浸入到金属熔体中， 从而使得制成复合材料较为困难， 再讨论

其分散性等问题也存在着困难。 而首先将碳纳米管通过与 Ａｌ 粉、 Ｚｎ 粉在低速球

磨机中机械混合分散处理后， 使碳纳米管先在孕育块中得到了较好的分散。 利用

碳纳米管在分散球磨处理后压制孕育块， 能很好地使其嵌入或者被包覆着金属颗

粒， 并在孕育块中较好地分散。 另外， Ａｌ 粉、 Ｚｎ 粉等密度大于熔体 Ｍｇ 的密度，
利用钟罩将碳纳米管孕育块压浸入镁熔体中搅拌时， 孕育块悬浮在镁合金熔体
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中， 这样易于熔化和碳纳米管的分散。 用这种工艺制得碳纳米管增强镁基复合材

料， 能较好地把碳纳米管加入到镁熔体中， 通过轻微地搅拌， 就能得到碳纳米管

在镁合金中分散较好的复合材料， 为避免碳纳米管团聚、 获得具有良好力学性能

的金属基复合材料打下基础。

３. ３. ２ 孕育块铸造法制备碳纳米管增强镁基复合材料的工艺特点

经国内外大量科技人员的不断研究， 目前各种碳纳米管增强镁基复合材料的

制备工艺日趋成熟［１０１］ ， 但主要还是集中在搅拌铸造法和粉末冶金法。 复合材料

中碳纳米管的分散性和碳纳米管作为增强相与镁基体的界面结合强弱是制备碳纳

米管增强镁基复合材料的两大主要问题。 因此， 探索一种经济有效的碳纳米管增

强镁基复合材料制备工艺， 对实现碳纳米管增强镁基复合材料的工业化应用具有

非常重要的意义。
由于碳纳米管密度小 （仅约为 ２. １ｇ ／ ｃｍ３）， 比表面积大， 而且与镁合金熔体

润湿性较差， 在熔炼时如果直接将碳纳米管加入镁合金熔体中， 碳纳米管很容易

团聚上浮， 因此难以有效将碳纳米管均匀分散到镁合金熔体中制成碳纳米管增强

镁基复合材料。
针对以上碳纳米管增强镁基复合材料在熔炼铸造制备过程中存在的这些问

题， 在本文实验工艺中都做了相应的改善处理。 首先， 通过对碳纳米管表面化学

包覆镍处理后能增加碳纳米管与镁合金的界面结合强度。 这是因为镍原子在镁合

金熔体中易与镁原子形成 ＭｇＮｉ２化合物［４６］ ， 经过表面化学包覆镍处理后的碳纳

米管与镁合金基体之间具有良好的润湿性， 形成连续的高强度界面结合。 同时，
碳纳米管经表面化学包覆镍处理后， 密度会增加， 从而可以有效克服碳纳米管因

密度过小而在镁合金熔体中容易团聚上浮的困难， 改善复合材料中碳纳米管的分

散性。
在熔炼过程中， 利用钟罩法将预先压制好的 Ａｌ 粉、 Ｚｎ 粉、 碳纳米管孕育块

压入镁熔体中并缓慢移动搅拌至孕育块完全熔解。 随着熔体的旋转和上、 下对流

运动， 碳纳米管将随着孕育块的逐渐熔解不断地分散到镁合金熔体中。 将温度选

定在接近 ＡＺ３１ 合金的液相线温度 （约 ６３０℃）， 此时镁合金熔体具有较高的黏

度， 停止搅拌后， 分散了的碳纳米管不易团聚， 从而保持了持续分散的状态。 此

外， 氩气与镁不发生化学反应， 是一种较理想的保护气体。 因此， 在熔炼过程中

吹氩气保护能把镁合金熔体和大气隔开。
镁属于活泼金属， 在大气中极易发生氧化。 而在常规浇铸条件下， 高温熔体

在浇入到模具过程中不可避免地会与大气相接触， 使部分熔体发生氧化形成氧化
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物。 这些氧化物在试样中形成夹渣和气孔， 将严重影响实验结果。 因此， 在实验

中选择在 ６３５ ～ ６４０℃温度下采用真空吸铸制取 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料试样。

△ ３. ４ 碳纳米管增强镁基复合材料的增强机理分析

碳纳米管作为纳米纤维增强相加入到镁合金基体中后， 作用于复合材料的外

加应力将通过镁合金基体与碳纳米管的端部和端部附近的碳纳米管表面传递给碳

纳米管。 因此， 可以把碳纳米管视为短纤维增强相建立模型来作增强理论分析。

３. ４. １ 碳纳米管增强镁基复合材料中应力传递理论分析

把碳纳米管视为短纤维增强相时， 根据应力传递理论———剪切滞后分析， 可

以通过碳纳米管纤维的微元平衡方式来分析沿碳纳米管长度方向应力的分

布［１０２］ ， 如图 ３. ６ 所示。

图 ３. ６　 碳纳米管长度微元上力的平衡

取碳纳米管长度微元 ｄｚ， 在平衡时要求满足公式 （３-１）
πｒ２σｆ ＋ ２πｒｄｚτ ＝ πｒ２（σｆ ＋ ｄσｆ） （３-１）

即
ｄσｆ
ｄｚ ＝ ２τ

ｒ （３-２）
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式中， σｆ 为碳纳米管轴向应力； τ 为作用于碳纳米管与基体界面的剪应力； ｒ 为
碳纳米管半径。

由公式 （３-２） 可知， 碳纳米管增强复合材料中碳纳米管所受应力的增加率

与碳纳米管与基体界面的剪切应力 τ 成正比。 对公式 （３-２） 两边积分得到碳纳

米管端部处横截面上的应力 σｆ， 即

σｆ ＝ σｆ ０ ＋ ２
ｒ ∫ｚ

０
τｄｚ （３-３）

式中， σｆ ０为碳纳米管端部应力。
在受力状态下， 由于碳纳米管端部高应力集中的原因， 与碳纳米管端部相接

的基体必将发生屈服或端部与基体分离， 因此可以忽略 σｆ ０这个量。 由式 （３-３）
可知， 只要知道了沿碳纳米管长度上界面的剪切应力 τ 的变化就可以求解出右边

的积分值。 但这个剪切应力 τ 是不知道的。 为了求出这个解析式， 就必须对碳纳

米管相邻材料的变形和碳纳米管端部情况作如下假设： 与碳纳米管相邻的基体材

料是完全塑性的， 碳纳米管端部的正应力和碳纳米管中部的界面剪切应力为零。
这样， 沿着碳纳米管长度的界面剪切应力就是常数， 并且等于基体剪切屈服应力

σｙ， 忽略 σｆ ０ ， 可得式 （３-４）。

σｆ ＝
２τｙｚ
ｒ （３-４）

对于复合材料中的短纤维， 最大应力出现在纤维中部 （ ｚ ＝ １ ／ ２） ［ １０２ ］ ， 代入

则有

（σｆ） ｍａｘ ＝
τｙ
ｌ （３-５）

式中 ｌ———碳纳米管长度。
碳纳米管的承载能力存在一个极限值，这个极限值就是相应应力作用于连续

纤维增强复合材料时的纤维应力。

（σｆ） ｍａｘ ＝ σｃ
Ｅｆ
Ｅｃ

（３-６）

式中， σｃ 为作用于复合材料的外加应力； Ｅｃ 为复合材料的弹性模量。
把复合材料中纤维载荷传递长度 ｌｆ 定义为能够达到最大纤维应力（σｆ） ｍａｘ的

最短纤维长度， 载荷从基体向纤维的传递就发生在纤维的 ｌｆ 长度上。
ｌｆ
ｄ ＝

（σｆ） ｍａｘ
２τｙ

＝
σｃＥｆ

２Ｅｃτｙ
（３-７）

式中， ｄ 为纤维直径。
由式 （３-７） 可知， 纤维的载荷传递长度 ｌｆ 是外加应力 σｃ 的函数。 把与外
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加应力无关的临界纤维长度定义为 ｌｃ， 则可以达到纤维允许应力 σｆｕ （纤维强

度） 的最大纤维长度为

ｌｃ
ｄ ＝

σｆｕ
２τｙ

（３-８）

式中， ｌｃ 为临界纤维长度， 也就是载荷传递长度的最大值。
图 ３. ７ 所示为纤维增强复合材料所受外加应力一定时不同纤维长度上纤维应

力和纤维 ／ 基体界面剪切应力的分布。

图 ３. ７ 纤维应力和界面剪切应力沿纤维长度的分布

由图 ３. ７ 可以看出， 在纤维端部的一定距离内， 纤维承载的应力要小于最大

纤维应力， 这会直接影响复合材料的弹性模量和强度， 在纤维长度大于载荷传递

长度 ｌｆ 时， 复合材料的行为与连续纤维复合材料相似。

３. ４. ２ 碳纳米管增强镁基复合材料的弹性模量与强度分析

在实验研究过程中， 往往希望能够简单、 快速地近似估算碳纳米管增强复合

材料的性能。 由图 ３. ７ 可知， 由于碳纳米管端部的因素， 使得碳纳米管增强复合

材料的强度和弹性模量降低。 在分析碳纳米管增强复合材料的弹性模量与强度

时， 只能采用平均纤维应力， 平均纤维应力 σｆ 可以表示为

σｆ ＝ １
ｌ ∫ｌ

０
σｆｄｚ （３-９）

按照图 ３. ７ 的应力分布， 积分可以应用纤维长度曲线下的面积来表示， 则平

均纤维应力为

σｆ ＝
（σｆ） ｍａｘ

２ ＝
τｙ ｌ
ｄ   （ ｌ ＜ ｌｆ） （３-１０）
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σｆ ＝ （σｆ） ｍａｘ（１ －
ｌｆ
２ｌ）  （ ｌ ＞ ｌｆ） （３-１１）

３. ４. ２. １ 碳纳米管增强镁基复合材料的弹性模量估算

弹性模量是金属材料重要的力学性能指标之一， 而短纤维增强金属基复合材

料的弹性模量与基体材料和纤维增强材料弹性模量、 纤维的体积分数及纤维的长

径比有关［１０３］ 。 单向碳纳米管增强复合材料纵向、 横向弹性模量可以采用

Ｈａｌｐｉｎ － Ｔｓｉａ 公式［１０４］ 分别如式 （３-１２） 和式 （３-１３） 来计算。

ＥＬ
Ｅｍ

＝
１ ＋ ２ηＬＶｆ

ｌ
ｄ

１ － ηＬＶｆ
（３-１２）

ＥＴ
Ｅｍ

＝
１ ＋ ２ηＴＶｆ
１ － ηＴＶｆ

（３-１３）

其中， ηＬ ＝

Ｅｆ
Ｅｍ

－ １

Ｅｆ
Ｅｍ

＋ ２ ｌ
ｄ

ηＴ ＝

Ｅｆ
Ｅｍ

－ １

Ｅｆ
Ｅｍ

＋ ２

式中， ＥＬ 为复合材料纵向的弹性模量； Ｅｍ 为基体的弹性模量； ＥＴ 为复合材料

横向的弹性模量； Ｅｆ 为碳纳米管的弹性模量； Ｖｆ 为复合材料中碳纳米管增强相

所占的体积分数； Ｖｍ 为复合材料中基体材料所占的体积分数。
上式表明单向碳纳米管增强复合材料纵向弹性模量与碳纳米管长径比有关，

而横向弹性模量与碳纳米管长径比无关。 对于平面内随机取向的碳纳米管增强复

合材料， 弹性模量可以用经验公式 （３-１４） 进行估算［１０５］

Ｅｒａｎｄｏｍ ＝ ３
８ ＥＬ ＋ ５

８ ＥＴ （３-１４）

３. ４. ２. ２ 碳纳米管增强镁基复合材料的强度估算

单向碳纳米管增强复合材料的纵向应力可以用混合法则来表达

σｃ ＝ σｆＶｆ ＋ σｍＶｍ （３-１５）

式中， σｆ 为碳纳米管平均应力。
碳纳米管平均应力可以按照公式 （３-１０） 和公式 （３-１１） 来代入， 则单向

碳纳米管增强复合材料的纵向应力为

０４  超细晶碳纳米管增强镁基复合材料



σｃ ＝ １
２ （σｆ） ｍａｘＶｆ ＋ σｍＶｍ   （ ｌ ＜ ｌｆ） （３-１６）

σｃ ＝ １
２ （σｆ） ｍａｘ（１ －

ｌｆ
２ｌ） ＋ σｍＶｍ   （ ｌ ＞ ｌｆ） （３-１７）

若碳纳米管长度远远大于载荷传递长度 ｌｆ， 则式 （３-１７） 可写为

σｃ ＝ （σｆ） ｍａｘＶｆ ＋ σｍＶｍ （３-１８）
当碳纳米管长度小于临界纤维长度 ｌｃ 时， 最大的纤维应力小于纤维平均断

裂强度， 无论复合材料外加应力有多大， 碳纳米管都不会发生断裂。 这时复合材

料断裂发生在基体或碳纳米管 ／ 基体的界面处， 复合材料强度近似为

σｃｕ ＝
τｙ ｌＶｆ
ｄ ＋ σｍＶｍ （３-１９）

当碳纳米管长度大于临界纤维长度 ｌｃ 时， 纤维应力则可以达到平均断裂强

度。 当纤维应力等于其强度时， 碳纳米管发生断裂， 复合材料的强度为

σｃｕ ＝ １
２ σｆｕ １ －

ｌｆ
２ｌ

æ

è
ç

ö

ø
÷Ｖｆ ＋ （σｍ） ε∗

ｆ
Ｖｍ   （ ｌ ＞ ｌｆ） （３-２０）

σｃｕ ＝ σｆｕＶｆ ＋ （σｍ） ε∗
ｆ
Ｖｍ   （ ｌ ＞ ｌｆ） （３-２１）

式中， （σｍ） ε∗
ｆ
为碳纳米管断裂应变 ε∗

ｆ 时所对应的基体应力。 可以用基体强度

σｍｕ近似代替。
以上讨论的都是碳纳米管增强复合材料碳纳米管体积分数 Ｖｆ 高于临界值，

即复合材料中基体不能承担碳纳米管断裂后所转移的载荷， 随着碳纳米管的断裂

复合材料也立刻断裂的情况。 因此， 通过以上分析可以求出复合材料中碳纳米管

的最小体积分数 Ｖｍｉｎ和临界体积分数 Ｖｃｒｉｔ

Ｖｍｉｎ ＝
σｍｕ － （σｍ） ε∗

ｆ

σｆ ＋ σｍｕ － （σｍ） ε∗
ｆ

（３-２２）

Ｖｃｒｉｔ ＝
σｍｕ － （σｍ） ε∗

ｆ

σｆ － （σｍ） ε∗
ｆ

（３-２３）

与连续纤维增强复合材料相比， 由于碳纳米管加入到基体中后不可能全部发

挥增强作用， 所以碳纳米管增强复合材料具有更高的最小体积分数 Ｖｍｉｎ和临界体

积分数 Ｖｃｒｉｔ。 但是， 当碳纳米管长度远远大于纤维载荷传递长度 ｌｆ， 并且平均纤

维应力接近纤维断裂强度时， 碳纳米管增强复合材料就与连续纤维增强复合材料

类似。
当复合材料中碳纳米管体积分数小于 Ｖｍｉｎ时， 由于复合材料中碳纳米管断裂

后残留的基体横截面可以承担全部载荷， 因此， 所有的碳纳米管断裂时复合材料

也不会发生断裂， 只有在基体断裂后才会发生复合材料的断裂， 这时复合材料的

１４第 ３ 章 碳纳米管增强镁基复合材料的制备工艺及增强机理 



断裂强度为

σｃｕ ＝ σｍｕ（１ － Ｖｆ）  （Ｖｆ ＜ Ｖｍｉｎ） （３-２４）
另外， 复合材料中与碳纳米管端部相邻基体中严重的应力集中也是造成碳纳

米管增强复合材料断裂的另一个重要因素， 这种应力集中会降低复合材料的

强度。

△ ３. ５ 本章小结

本章通过研究碳纳米管孕育块铸造法制备碳纳米管增强镁基复合材料的工

艺， 并建立碳纳米管增强复合材料数学模型进行增强原理分析。 得出以下主要

结论：
１） 在制备碳纳米管孕育块的过程中， 分散球磨处理时间和碳纳米管的加入

量是影响孕育块中碳纳米管分散性的重要因素。 分散球磨处理时间越长， 孕育块

中的碳纳米管分散程度越好； 碳纳米管的加入量越多， 分散越困难， 团聚越明

显。 当碳纳米管加入量 ｘ ＝ １. ０， 分散球磨处理时间 ｔ ＝ １６ｈ 后， 可以得到分散良

好的碳纳米管孕育块。
２） 当碳纳米管加入量 ｘ ＝ １. ０， 经过低速球磨分散处理 ｔ ＝ １６ｈ 后， 碳纳米管

嵌入到 Ａｌ 粉中。 并且碳纳米管并不会与 Ａｌ 粉、 Ｚｎ 粉反应发生损耗， 压制成孕

育块后碳纳米管与 Ａｌ、 Ｚｎ 等粉末界面结合紧密且分散均匀。
３） 采用碳纳米管孕育块铸造法制备碳纳米管增强镁基复合材料， 能将碳纳

米管有效地加入到镁合金基体中且分散良好， 并且孕育块中碳纳米管的分散程度

也直接影响到复合材料中碳纳米管的分散性。
４） 碳纳米管增强复合材料中碳纳米管的最小体积分数 Ｖｍｉｎ和临界体积分数

Ｖｃｒｉｔ分别为

Ｖｍｉｎ ＝
σｍｕ － （σｍ） ε∗

ｆ

σｆ ＋ σｍｕ － （σｍ） ε∗
ｆ

Ｖｃｒｉｔ ＝
σｍｕ － （σｍ） ε∗

ｆ

σｆ － （σｍ） ε∗
ｆ
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第 ４ 章

铸态碳纳米管增强镁基复合材

料的显微组织及力学性能

△ ４. １ 引言

本章采用球磨分散处理时间 ｔ ＝ １６ｈ， 碳纳米管含量比分别为 ｘ ＝ ０. ５， １. ０，
１. ５ 三种不同的碳纳米管孕育块， 熔炼时利用钟罩将碳纳米管孕育块压浸入镁熔

体中搅拌至完全溶解， 采用真空吸铸法制备了 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料试样。
通过对铸态 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料显微组织的观察、 室温拉伸力学性能和

显微硬度的测试以及利用扫描电子显微镜对室温拉伸断口形貌进行观察分析。 研

究了碳纳米管的加入量对 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料铸态显微组织和力学性能

的影响规律， 并分析了 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料的拉伸断裂机制及碳纳米管

在复合材料的拉伸断裂过程中所起的作用。 讨论了碳纳米管对镁基复合材料的增

强机理。

△ ４. ２ 碳纳米管增强镁基复合材料的显微组织

图 ４. １ 所示为经抛光腐蚀后的 ＡＺ３１ 合金和 ０. ５ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ、 １. ０ｗｔ％
ＭＷＣＮＴｓ、 １. ５ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料铸态显微组织金相照片。 从图 ４. １ 中可以

看出， ＡＺ３１ 合金和 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料的铸态组织都由先共晶的 α － Ｍｇ
固溶体、 β － Ａｌ１２ Ｍｇ１７离异共晶体和固溶体中析出的二次 β － Ａｌ１２ Ｍｇ１７相组成， 属



于典型的非平衡态组织。 并且对比图 ４. １ａ、 ｂ、 ｃ、 ｄ， 可以明显发现 ＭＷＣＮＴｓ 增

强镁基复合材料的晶界较宽， β － Ａｌ１２ Ｍｇ１７ 离异共晶组织和固溶体中析出的二次

β － Ａｌ１２ Ｍｇ１７相增多。
由于镁的原子尺寸大， 固态时扩散激活能较高， 结晶潜热小， 凝固过程快，

这些因素造成了一般情况下镁合金在实际的铸造过程中得到的都是远离平衡态的

组织［１０６］ 。

图 ４. １ ＡＺ３１ 合金和 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料的显微组织

（ａ） ＡＺ３１ 合金 （ｂ） ０. ５ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料 （ｃ） １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料

（ｄ） １. ５ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料

碳纳米管在镁合金熔体中的存在可能给金属熔体带来两个明显的特点。 一个

是碳纳米管具有很大的比表面积 （１００ ～ ２００ｍ２ ）， 它们在镁合金熔体中的存在将

为合金液凝固提供大量的形核基底， 这促使镁相在到达凝固温度时迅速开始凝

固。 另一个是碳纳米管具有非常优异的导热性能， 可以使合金凝固时产生的结晶

潜热迅速传导出去。 在初生相凝固时， 由于形核基底多， 所以镁相晶核数多， 意

味着碳纳米管增强镁合金复合材料晶粒密度大。 当镁相长大时， 由于碳纳米管导
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热速度大， 使初生镁相的凝固速度增加， 镁熔体偏离平衡凝固， 镁相中铝原子溶

度增加， 这将导致在复合材料凝固后的冷却过程中析出较多的二次 β － Ａｌ１２ Ｍｇ１７

相。 同样原因， 在共晶凝固时， 由于熔体冷却速度快， 共晶过冷度大， 将导致在

残余共晶成分熔体中出现离异共晶凝固， 这会使复合材料组织中的共晶体百分含

量增加， 离异共晶相 β － Ａｌ１２ Ｍｇ１７相增多。 因此， 在 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料

组织中可以观察到晶界变宽， 离异共晶增加， 二次 β － Ａｌ１２ Ｍｇ１７相增多的现象。
利用定量金相分析软件对图 ４. １ａ、 ｂ、 ｃ、 ｄ 微观组织进行分析计算的晶粒平

均等效直径如图 ４. ２ 所示。 随着碳纳米管的加入， ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料的

晶粒组织得到明显的细化， 当碳纳米管加入量为 １. ５ｗｔ％ 时， ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基

复合材料的晶粒平均等效直径由 ＡＺ３１ 合金的 １２３μｍ 细化到 ４３μｍ。

图 ４. ２ 碳纳米管加入量对 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料晶粒大小的影响

从以上数据可以得出， 碳纳米管对 ＡＺ３１ 镁合金能起到明显的细化晶粒作

用。 碳纳米管对 ＡＺ３１ 镁合金组织的细化机制主要有以下两个方面的原因： 一方

面是极细小的碳纳米管可作为镁结晶时的非均质结晶核心； 另一方面是作为纳米

级增强相的引入， 在合金凝固时， 碳纳米管在熔体中与金属熔体之间形成了巨大

的微观界面区域， 这些界面为 α － Ｍｇ 相形核提供了大量的基底， 诱使 α － Ｍｇ 相

首先在这些界面区域形核长大。 由于结晶核心多， 所以细化了复合材料的晶粒尺

寸； 另外， 大量弥散分布在镁熔体中的碳纳米管在镁合金凝固时可能会减缓初生

相界面的长大速度， 发挥了阻碍晶粒长大的作用。 镁合金熔体中碳纳米管的含量

越多， 形核位置越多， 对相界面移动的阻力也越大， 复合材料的晶粒也就越

细小。
ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料铸态组织中， 碳纳米管作为纳米纤维分布在晶
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界处起搭接晶粒的作用， 但是复合材料中碳纳米管加入量过多， 则容易在晶界处

形成团聚， 这将影响复合增强效果。 与图 ４. １ｃ 对比， 图 ４. １ｄ 中部分出现较宽黑

色晶界， 这是大量碳纳米管在晶界处团聚所致。 由此可见， 复合材料中碳纳米管

的加入能细化 ＡＺ３１ 基体的晶粒组织， 并跨越晶界， 起到强化晶界的作用。 这使

得复合材料铸态组织的晶粒与晶粒之间具有了一定的变形抗力， 在承受外来载荷

时不容易相互错开， 从而提高复合材料的强度。
ＡＺ３１ 合金与 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料的 ＸＲＤ 物相分析如图 ４. ３ 所示。 对

比图 ４. ３ａ、 ｂ 可以明显发现， 与 ＡＺ３１ 合金相比， １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料的

图 ４. ３ ＡＺ３１ 合金与 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料的 ＸＲＤ 物相分析

（ａ） ＡＺ３１ 合金 （ｂ） １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料的 ＸＲＤ 物相分析
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Ｘ 射线衍射图谱中 β － Ａｌ１２ Ｍｇ１７相的 Ｘ 射线衍射强度脉冲明显增强， 并且出现了

碳纳米管的衍射峰。 这也说明由于碳纳米管的加入导致在复合材料凝固后的冷却

过程中析出较多的二次 β － Ａｌ１２ Ｍｇ１７相和离异共晶相 β － Ａｌ１２ Ｍｇ１７相增多。
纵观整个 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料的凝固过程可知， 大部分碳纳米管分

布在晶界处的离异共晶 β － Ａｌ１２ Ｍｇ１７相和二次 β － Ａｌ１２ Ｍｇ１７相中， 对晶界和晶粒之

间起相互搭接和强化作用。

△ ４. ３ 碳纳米管增强镁基复合材料铸态室温力学性能

采用碳纳米管孕育块铸造法制备了碳纳米管的加入量 （占复合材料总质量）
分别为 ０ｗｔ％ ， ０. ５ｗｔ％ ， １. ０ｗｔ％ 和 １. ５ｗｔ％ 的 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料。 在

相同制备工艺条件下制取了不同碳纳米管含量的 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料拉

伸试样， 测试铸态 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料的抗拉强度 σｂ、 弹性模量 Ε、 显

微硬度 （ＨＶ）、 延伸率 δ。
铸态条件下， ＡＺ３１ 合金、 ０. ５ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料、 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ

复合材料、 １. ５ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料的各项室温力学性能数据见表 ４. １。
表 ４. １ 铸态 ＡＺ３１ 合金和 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料的室温力学性能

铸态试样

抗拉强度 延伸率 显微硬度 弹性模量

σｂ ／ ＭＰａ
增加率

（％ ）

δ

（％ ）

增加率

（％ ）

ＨＶ

（ＨＶ）

增加率

（％ ）

Ε

／ ＧＰａ

增加率

（％ ）

ＡＺ３１ 合金 １６０. ８ — ５. １８ — ６０. ８ — ４３. ６７ —

０. ５ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料 １８０. ６ １２. ３１ ６. ０２ １６. ２２ ７２. ５ １９. ２４ ５６. ７８ ３０. ０２

１. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料 ２１０. ３ ３０. ７８ ８. ５６ ６５. ２５ ７８. ２ ２８. ６２ ６３. ６８ ４５. ８２

１. ５ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料 １９０. ６ １８. ５３ ７. ３３ ４１. ５１ ７５. ６ ２４. ３４ ６８. ３２ ５６. ４５

４. ３. １ 碳纳米管的加入量对复合材料抗拉强度的影响

铸态条件下， 碳纳米管的加入量对 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料抗拉强度的

影响如图 ４. ４ 所示。 随着碳纳米管的加入， 复合材料的抗拉强度相对于 ＡＺ３１ 合

金有显著提高， 在碳纳米管加入量为 １. ０ｗｔ％ 时， 达到峰值 ２１０. ３ＭＰａ， 相比

ＡＺ３１ 合金 （１６０. ８ＭＰａ） 提高了 ３０. ７８％ ， 但当碳纳米管加入量达到 １. ５ｗｔ％ 时，
复合材料抗拉强度下降为 １９０. ６ＭＰａ， 仍然高于 ＡＺ３１ 合金。
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图 ４. ４ 碳纳米管加入量对铸态复

合材料抗拉强度的影响

复合材料抗拉强度的提高主

要是复合材料的晶粒细化、 增强

相转移载荷能力、 增强相对位错

运动的阻碍作用三个因素综合的

结果［ １０７ ］ 。 采用碳纳米管孕育

块铸造法制备的 ＭＷＣＮＴｓ 增强

镁基复合材料能够使纳米尺寸级

的碳纳米管增强相较均匀地分散

在 ＡＺ３１ 合金中。 随着加入量的

不断增加， 与 ＡＺ３１ 合金基体形

成的界面区域也不断增多， 不仅

能提高形核率， 而且阻止了初生

α － Ｍｇ 相的长大， 从而使基体晶粒组织得到明显细化。 由霍尔 － 佩奇 （ Ｈａｌｌ －
Ｐｅｔｃｈ） 公式可知， 多晶体材料的强度与其晶粒尺寸大小有关， 随着其晶粒细化

程度的提高， 多晶体材料的屈服强度提高。 多晶体材料的屈服强度 σｓ 与晶粒平

均直径 ｄ 的关系可用式 （４-１） 表示

σｓ ＝ σ０ ＋ ｋ
ｄ

（４-１）

式中， σ０ 为反映晶内对变形的阻力； ｋ 为反映晶界对变形的影响系数。
复合材料中碳纳米管对 ＡＺ３１ 合金的晶粒和晶界分别起到明显的细化和强化

作用， 并能阻碍晶界的滑移和位错运动， 从而使 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料的

抗拉强度相比于 ＡＺ３１ 合金得到较大程度的提高。
在实验中使用经过表面包覆镍处理后的碳纳米管， 其表面润湿性更好， 在复

合过程中更容易与 ＡＺ３１ 合金基体形成强界面结合。 因此， 复合材料在拉伸变形

过程中碳纳米管能较好地发挥载荷转移能力和阻碍晶界滑移的作用。 碳纳米管具

有良好的力学性能， 多壁碳纳米管的抗拉强度为 ５０ ～ ２００ＧＰａ， 约为钢的 １００ 倍，
比碳纤维至少高了一个数量级， 在强界面结合的基础上保证其具有较高的界面载

荷转移能力， 所以复合材料抗拉强度与基体材料相比得到显著提高。 但是由于碳

纳米管的比表面积大， 表面效应强， 使其极易形成团聚， 从而导致碳纳米管加入

量过多时容易在基体中形成团聚而导致其分布不均匀， 使复合材料的抗拉强度有

所降低。
综上分析可知， 随着碳纳米管的加入， 复合材料的抗拉强度明显提高， 这一

实验结果说明碳纳米管对镁基复合材料能起到较好的复合增强效果。 复合材料抗
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拉强度的提高与晶粒的细化、 碳纳米管增强相和碳纳米管在晶界处对晶粒的桥接

作用有关， 这也是金属基复合材料的主要增强机制。 但是纳米材料具有较强的表

面效应， 碳纳米管的过量加入容易导致其大量团聚， 形成微观空隙的生成源， 从

而影响复合效果， 使复合材料的力学性能降低。

４. ３. ２ 碳纳米管的加入量对复合材料延伸率的影响

铸态条件下， 碳纳米管的加入量对 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料延伸率的影

响如图 ４. ５ 所示。 随着碳纳米管的加入， 复合材料的延伸率相对于 ＡＺ３１ 合金也

显著提高， 并在碳纳米管加入量为 １. ０ｗｔ％ 时， 达到峰值 ８. ５６％ ， 相比 ＡＺ３１
（５. １８％ ） 提高了 ６５. ２５％ 。 当碳纳米管加入量达到 １. ５ｗｔ％ 时， 复合材料延伸率

有所下降 （７. ３３％ ）， 但仍高于 ＡＺ３１ 合金。

图 ４. ５ 碳纳米管加入量对复合材料铸态复合材料延伸率的影响

一般来说， 金属基复合材料在加入增强相后， 复合材料抗拉强度提高的同时

其延伸率会降低。 但在本实验中随着碳纳米管的加入， ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合

材料延伸率也得到明显提高， 当加入量达到 １. ５ｗｔ％ 时， 仍高于基体 ＡＺ３１ 合金

延伸率。 这是碳纳米管增强镁基复合材料的一个明显特点， 即在复合材料获得高

强度的同时还能获得更高的延伸率。 这是由于在 ＡＺ３１ 合金中加入碳纳米管后使

其晶粒得以明显细化， 抵消了由于加入碳纳米管引起位错变化的影响； 另外， 碳

纳米管增强相加入基体后， 材料的断裂方式不同于未增强的基体合金， 大量研究

表明［ １０７ ］ ， 复合材料受载时， 容易在增强体与基体界面处产生裂纹源， 界面结

合的强弱也将影响裂纹的产生。 而经过表面包覆镍处理后的碳纳米管， 其表面润

湿性更好， 在复合过程中更容易与 ＡＺ３１ 合金基体形成强界面结合。

９４第 ４ 章 铸态碳纳米管增强镁基复合材料的显微组织及力学性能 



镁及其合金的晶体结构属于密排六方结构， 在室温下只有 ｛０００１｝ 基面与

｛１ １２０｝、 ｛２１１０｝、 ｛１２１０｝ 组成的三个基面滑移系， 从而限制了这种材料的塑性变

形能力［１０８］ 。 但镁及其合金中还存在棱柱面和锥面等潜在的非基面滑移系。 这些滑

移系的激活将保证镁及其合金中最少 ５ 个滑移系的存在 （３ 个基面滑移系， ２ 个非

基面滑移系）， 这样就可以使这种材料具有良好的韧性。 在文献 ［１０９］ 中证明了

在金属基复合材料中增强相和基体之间的相互作用， 可以产生一种滑移模式的转

化。 Ｃ. Ｓ. Ｇｏｈ 等人［１１０］证明了镁及其合金中棱柱面和锥面潜在的非基面滑移系可以

用碳纳米管来激活， 使碳纳米管增强镁基复合材料具有较多的滑移系。 在本书中

ＭＷＣＮＴｓ 增强 ＡＺ３１ 复合材料延伸率的明显提高也印证了这一点。
另外， 由于碳纳米管尺寸小， 直径为 １０ ～ ３０ｎｍ， 长度为 １ ～ １０μｍ， 复合后

将大大减少与 ＡＺ３１ 合金基体的界面热不匹配［１１１］ ， 从而减少碳纳米管与 ＡＺ３１
合金基体界面之间以及界面附近的基体区域中的应力集中， 而且均匀分散的碳纳

米管与 ＡＺ３１ 合金基体之间形成的强结合界面对复合材料在变形中的滑移施加了

三维空间上的应力， 从而使复合材料延伸率得到提高。
但是过量的碳纳米管对激活 ＡＺ３１ 合金材料非基面滑移系和减小界面应力集

中的意义已经不大。 复合材料中随着碳纳米管加入量的增加， 必将导致碳纳米管

团聚的出现。 由于复合材料的延展性对碳纳米管与基体材料之间的界面结合状态

比较敏感， 所以从图 ４. ４ 中看到， 当碳纳米管的加入量超过 １. ５ｗｔ％ 时， 复合材

料延伸率反而下降。

４. ３. ３ 碳纳米管的加入量对复合材料弹性模量的影响

铸态 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料的弹性模量随着碳纳米管含量的增加而提

高， 如图 ４. ６ 所示。 当碳纳米管加入量增至 １. ５ｗｔ％ 时， 复合材料的弹性模量达

到 ６８. ３２ＧＰａ， 与 ＡＺ３１ 合金 （４３. ６７ＧＰａ） 相比提高近 ５６. ４５％ 。

图 ４. ６ 碳纳米管加入量对铸态复合材料弹性模量的影响

０５  超细晶碳纳米管增强镁基复合材料



弹性模量的大小主要取决于原子间的结合强度， 对于复合材料来说， 它是增

强体和金属基体的平均表现。 根据第 ３ 章的碳纳米管增强复合材料增强机理的讨

论分析可以得出， 碳纳米管增强镁基复合材料的弹性模量可以通过公式 （３-１４）
来进行估算。 复合材料的弹性模量大小不仅与增强相和基体两相弹性模量有关，
而且还与碳纳米管的体积分数 Ｖｆ 和长径比有关。 由于碳纳米管的弹性模量极高，

可高达 ＴＰａ 级［ １１２ ］ 。 因此， 加入碳纳米管会提高复合材料的弹性模量。 另外，
随着复合材料中碳纳米管体积分数 Ｖｆ 的增加， 复合材料的弹性模量也随着提高。

综上所述可得出， 复合材料中碳纳米管加入量在 １. ５ｗｔ％ 范围内， 随着碳纳

米管加入量的增大， 碳纳米管极高的弹性模量必将使复合材料总体弹性模量呈不

断上升趋势。

４. ３. ４ 碳纳米管的加入量对复合材料显微硬度的影响

铸态条件下， 碳纳米管的加入量对 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料的显微硬度

的影响如图 ４. ７ 所示。 随着碳纳米管的加入， 复合材料的显微硬度相对 ＡＺ３１ 合

金也有明显提高， 并在碳纳米管加入量为 １. ０ｗｔ％ 时， 达到峰值 ７８. ２ＨＶ， 相比

ＡＺ３１ 合金 （６０. ８ＨＶ） 提高了 ２８. ６２％ 。 但当碳纳米管加入量达到 １. ５ｗｔ％ 时，
复合材料显微硬度有所下降， 但仍然高于 ＡＺ３１ 合金。

图 ４. ７ 碳纳米管加入量对铸态复合材料显微硬度的影响

铸态 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料显微硬度提高的主要因素是晶粒组织的细

化与碳纳米管增强相均匀分散于 ＡＺ３１ 合金基体， 而且与基体材料形成良好的结

合界面， 使得复合材料具有较大的变形抗力。 碳纳米管作为外来形核剂， 能细化

基体合金的晶粒组织， 并跨越晶界， 起到强化晶界的作用， 使复合材料的显微硬
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度得到较大的提高［ １１３］ 。 材料的致密度对复合材料硬度也有一定的影响［ １１４ ］ ，
当碳纳米管加入量过多时， 碳纳米管的团聚会降低其长径比， 形成微裂纹源和空

隙， 复合材料致密度就会下降， 当复合材料致密度的下降超过纤维增强的效果

时， 复合材料硬度就会有所下降。 实验中， 当碳纳米管加入量达到 １. ５ｗｔ％ 时，
复合材料的显微硬度下降为 ７５. ６ＨＶ。

△ ４. ４ 碳纳米管增强镁基复合材料室温拉伸断口形貌分析

利用扫描电子显微镜 （ＳＥＭ） 对铸态 ＡＺ３１ 合金和 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材

料拉伸断口形貌进行观测， 分析复合材料中碳纳米管与镁合金基体组织之间的界

面结合状态、 复合材料中碳纳米管加入后对复合材料室温拉伸断裂形式的影响。
图 ４. ８ 所示为铸态 ＡＺ３１ 合金与 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料室温拉伸断口形

貌低倍 ＳＥＭ 照片。

图 ４. ８ 铸态 ＡＺ３１ 合金和 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料室温拉伸断口形貌低倍 ＳＥＭ 照片

（ａ） ＡＺ３１ 合金 （ｂ） １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料

从图 ４. ８ 中可以看出， １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料与 ＡＺ３１ 合金的断口形貌明

显不同。 如图 ４. ８ａ 所示， ＡＺ３１ 合金的断口表面并没有出现明显的撕裂棱， 主要

由解理面与解理台阶组成， 表现出典型的脆性断裂特征。 因此， 可以断定 ＡＺ３１
合金的断口形貌为解理断口。 而图 ４. ８ｂ 中 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料的断口表

面的山脉状撕裂棱增多， 解理面减少， 并出现较深的圆形韧窝， 表现出较强的塑

性。 由此说明复合材料中碳纳米管的加入使其断裂韧性得到加强， 力学性能提

高， 其断口形貌转向准解理断裂， 表现出韧性断裂的特征。
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图 ４. ９ 为 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料与 １. ５ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料断口形貌

的高倍放大 （ × １００ ０００） ＳＥＭ 照片， 图中清晰地显示断口表面有许多须状物

（白箭头所指）， 这是典型的碳纳米管断口形貌。 在图 ４. ９ａ 中， 一部分须状物搭

接于 ＡＺ３１ 基体组织之间 （白箭头所指）， 这些须状物是从基体中拔出的碳纳米

管， 这也表明碳纳米管和基体界面结合紧密， 并且没有发现明显的碳纳米管团

聚。 而在图 ４. ９ｂ 中， 发现有大量的碳纳米管存在， 但在照片的右下角发现有碳

纳米管团聚现象。

图 ４. ９ 铸态 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料断口形貌高倍 ＳＥＭ 照片

（ａ） １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料 （ｂ） １. ５ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料

通过上述分析可知， 由于复合材料中碳纳米管呈网状分布于 ＡＺ３１ 基体组织

中 （图 ３. ５）。 碳纳米管极好的力学性能使其在复合材料拉伸变形时承载了较大

的变形抗力， 导致碳纳米管的一端从 ＡＺ３１ 基体中抽出， 而另一端仍镶嵌于基体

中， 表现出良好的界面结合效果， 从而使复合材料的断裂形式发生了明显的改

变， 表现出韧性断裂的特征， 复合材料的抗拉强度和延伸率同时得到较大的提

高。 但当复合材料中碳纳米管加入量过多时， 则极易形成团聚， 如图 ４. ８ｂ 所示，
从而降低复合材料的综合力学性能。

△ ４. ５ 本章小结

本章采用碳纳米管孕育块铸造法制备了不同碳纳米管加入量的 ＭＷＣＮＴｓ 增

强镁基复合材料， 通过对铸态 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料的显微组织分析、 室

温力学性能测试、 拉伸断口形貌分析以及碳纳米管增强镁复合材料的增强机理分
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析。 得出以下主要结论：
１） 碳纳米管作为外来形核剂能明显细化 ＡＺ３１ 合金的晶粒组织， 而且主要

分布于 β － Ａｌ１２ Ｍｇ１７离异共晶体与二次 β － Ａｌ１２ Ｍｇ１７相中， 对复合材料的晶界起到

强化的作用。 复合材料中随着碳纳米管的加入， 晶粒细化明显， 加入量越多， 晶

粒越细小。 实验中当碳纳米管加入量达到 １. ５ｗｔ％ 时， 复合材料晶粒的平均等效

直径由 ＡＺ３１ 合金的 １２３μｍ 减小到 ４３μｍ。
２） ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料的铸态组织中， 碳纳米管作为纳米纤维分布

在晶界处起搭接晶粒的作用， 但复合材料中碳纳米管加入量过多， 则容易在晶界

处形成团聚， 这将影响复合增强效果。
３） 随着碳纳米管的加入， 复合材料的室温综合力学性能得到显著提高。 当

碳纳米管加入量为 １. ０ｗｔ％ 时， ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料铸态试样的抗拉强

度、 延伸率和显微硬度同时出现峰值， 使复合材料获得高强度时还能获得更高的

延伸率。 但是纳米材料具有较强的表面效应， 碳纳米管的过量加入容易导致其大

量团聚， 形成微观空隙的生成源， 从而影响复合效果， 导致复合材料的力学性能

降低。 而弹性模量随着碳纳米管的含量增加也得到明显提高， 当碳纳米管加入量

达到 １. ５ｗｔ％ 时， 复合材料的弹性模量达到 ６８. ３２ＧＰａ， 比 ＡＺ３１ 合金提高

近 ５６. ４５％ 。
４） 碳纳米管的加入使 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料的断裂韧性得到加强、 力

学性能提高， 其断口形貌转向准解理断裂， 表现出韧性断裂的特征。 复合材料中

碳纳米管呈网状分布于 ＡＺ３１ 基体组织中， 在复合材料拉伸变形时承载了较大的

变形抗力， 导致碳纳米管的一端从基体中抽出， 而另一端仍镶嵌于基体中， 表现

出很好的分散性和良好的界面结合效果， 但当复合材料中碳纳米管加入量过多

时， 则极易形成团聚， 从而降低复合材料的综合力学性能。
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第 ５ 章

碳纳米管增强镁基复合

材料等径角挤压变形

△ ５. １ 引言

由于铸造的碳纳米管增强镁基复合材料一般都存在着晶粒组织较粗大、 致密

性不好、 部分碳纳米管团聚等缺点， 导致复合材料综合力学性能不够理想。 为了

更进一步细化晶粒， 改善其基体组织， 同时进一步提高复合材料中碳纳米管的分

散程度， 提高复合材料综合力学性能， 在本书中采用了深度塑性变形工艺来细化

碳纳米管增强镁基复合材料的基体晶粒组织。 等径角挤压 （ＥＣＡＰ） 变形工艺由

于在实现深度塑性变形时不改变试样的外形尺寸， 从而更容易获得超细晶

粒［１１５］ 。 研究表明， ＥＣＡＰ 变形作为一种先进的材料晶粒细化工艺， 能够简单而

有效地细化具有密排六方晶体结构的镁合金及镁基复合材料的晶粒组织， 而且通

过 ＥＣＡＰ 变形还能够提高复合材料的致密性， 从而大幅度提高其综合力学性能。
ＥＣＡＰ 技术已经成为当代材料科学研究的热点。 到目前为止， 国内外学者利用

ＥＣＡＰ 技术已经对铜、 铝、 镁等金属及其合金、 低碳钢以及复合材料的加工成形

进行了研究， 有些已经应用于航天和汽车上高强度合金零件的生产［１１６］ 。 经

ＥＣＡＰ 变形后的镁合金具有极细的晶粒组织并表现出与众不同的力学行

为［１１７，１１８］ 。 对纯 Ｍｇ 和 Ｍｇ － ０. ９Ａｌ 合金的 ＥＣＡＰ 研究发现， ＥＣＡＰ 变形加工少量

道次便可实现强度和塑性的同时提高［１１９］ 。 ＥＣＡＰ 变形工艺具有很大的潜在工业

应用价值。 但是， ＥＣＡＰ 变形工艺对不同的材料和不同的模具结构， 细化晶粒的



效果并不相同［１２０，１２１］ 。 ＥＣＡＰ 变形过程中碳纳米管增强镁基复合材料的晶粒细化

及变形机理尚不明确， 变形特征还有待于进一步研究。 目前国内外还没有关于

ＥＣＡＰ 变形工艺应用于碳纳米管增强镁基复合材料上的研究报道。
本章对采用碳纳米管孕育块铸造法制备的 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料进行

热挤压后， 再采用 ＥＣＡＰ 变形模具进行等径角挤压变形实验， 对 ＥＣＡＰ 变形过程

中 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料的变形行为进行了分析。 研究了 ＥＣＡＰ 变形温度、
ＥＣＡＰ 变形道次、 ＥＣＡＰ 变形模角和碳纳米管加入量对 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材

料显微组织及室温力学性能的影响规律。 利用扫描电子显微镜 （ ＳＥＭ） 和原子

力显微镜 （ＡＦＭ） 对 ＥＣＡＰ 变形后的复合材料拉伸断口形貌与表面形貌进行了

观测分析， 并讨论了 ＥＣＡＰ 变形工艺对复合材料中碳纳米管分布的影响。

△ ５. ２ ＥＣＡＰ 晶粒细化及变形机理

根据 ＥＣＡＰ 变形的基本原理， 可以得出 ＥＣＡＰ 变形过程中材料的应力状态和

变形特征。 ＥＣＡＰ 变形过程中的滑移线场和应力场如图 ５. １ 所示［１２２］ 。

图 ５. １ ＥＣＡＰ 变形过程中的滑移线场和应力场

（ａ） 滑移线场 （ｂ） Ａ、 Ｂ 两点的应力状态

由图 ５. １ａ 可知， 在 ＥＣＡＰ 模具

通道入口的直壁部分， 在压杆压力 ｐ
的作用下试样受到模腔的限制而处

于三向压应力状态。 在模具转角处

的初始变形阶段， 从 Ａ 点所在滑移

线处， 晶粒开始受到剪切应力的作

用。 随着变形的进一步发展， 在纯

剪切应力的作用下， 材料的晶粒发

生转动与剪切变形， 从而引起材料

组织结构的变化———晶粒组织的细

化和织构的形成。 晶粒的变形过程

从 Ａ 点所在滑移线开始到 Ｂ 点所在

滑移线结束， 处于同一条滑移线上

的晶粒应力状态相同。 在变形结束

阶段， 即出口直壁， 模具壁的摩擦

作用使材料表面受到剪切应力， 但

在这一阶段晶粒不再发生变形。
由上述 ＥＣＡＰ 变形过程中材料
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的应变与应力状态可知， 每经过 １ 道次的挤压变形， 材料都可获得很大的塑性变

形， 所以可以有效地细化晶粒组织。 大量研究表明［１２３，１２４］ ， 在 ＥＣＡＰ 变形过程

中， 动态连续再结晶是引起材料晶粒组织细化的主要原因， 同时还有利于等轴晶

粒组织的均匀分布。 此外， 在晶粒内部通常还伴有孪生。 这是因为镁合金的滑移

系少而使滑移受到限制， 所以会通过孪生形成新的具有确定取向关系的高错排晶

界。 这也有助于细化材料晶粒组织， 在 ＥＣＡＰ 变形过程中， 由于具有较高的应变

量， 流变软化会在剪切区导致滑移中心的产生， 从而使剪切材料发生转动， 产生

额外的大角度晶界， 这对晶粒细化也很重要。
在 ＥＣＡＰ 变形过程中， 镁及其合金的塑性变形机理包括晶界滑移、 基面滑

移、 非基面滑移以及孪生等。 在经过大塑性变形后， 小角度晶界减少而大角度晶

界增加， 并且在变形的初始阶段发生了位错滑移。 在温度较低时进行 ＥＣＡＰ 变

形， 挤压试样织构形成主要由基面滑移和拉伸孪生所支配。 而当挤压温度较高

时， 在变形初始阶段锥面滑移处于支配地位， 因此， 在不同温度下挤压后试样的

织构不同主要是由初始阶段的变形机理不同引起的， 而变形时晶粒的转动则主要

由基面滑移和晶界滑移所引起。 镁及其合金在 ＥＣＡＰ 变形过程中所激活的滑移系

和晶粒大小之间有着密切的关系。 对于晶粒组织较粗大的试样， 在晶界附近非基

面 α 位错被激活， 而在晶粒内部基面 α 位错处于支配地位； 对于晶粒组织较细

的试样整个区域的非基面 α 位错均被激活， 并且非基面 α 位错的密度约占全部

位错密度的 ４０％ 。 而所激活的非基面 α 位错有助于诱发维持晶界相容的应力。
对于粗晶， 这种影响仅局限于晶界附近； 而对于细晶， 则扩大到整个晶粒内部。
这也说明， ＥＣＡＰ 镁合金的塑性变形机理在一定程度上取决于初始材料的组织

结构。

△ ５. ３ ＥＣＡＰ 变形对碳纳米管增强镁基复合材料显微组织

的影响

镁及其合金经 ＥＣＡＰ 变形后最显著的特征就是晶粒组织得到明显细化， 但对

于 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料来说， 在 ＥＣＡＰ 变形过程中， 影响其晶粒细化效

果的主要因素有 ＥＣＡＰ 变形温度、 ＥＣＡＰ 变形模角、 ＥＣＡＰ 变形道次以及复合材

料中碳纳米管的加入量等。

５. ３. １ ＥＣＡＰ 变形温度对碳纳米管增强镁基复合材料显微组织的影响

５. ３. １. １ ＥＣＡＰ 变形温度对复合材料宏观形貌的影响

在不同温度下对 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料采用模角为 ９０° 的
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ＥＣＡＰ 模具进行了挤压变形实验研究， 经 ＥＣＡＰ 变形 １ 道次后的试样宏观形貌如

图 ５. ２ 所示。

图 ５. ２ ＥＣＡＰ 变形次 １ 道次后的 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料试样宏观形貌

（ａ） 室温 （ｂ） １５０℃  （ｃ） ２３０℃

图 ５. ２ａ 所示为在室温下 ＥＣＡＰ 变形 １ 道次后的挤压试样宏观形貌， 试样表

面产生了严重的开裂。 图 ５. ２ｂ 所示为在挤压变形温度为 １５０℃时 ＥＣＡＰ 变形 １ 道

次后的挤压试样， 可以看出， 试样的表面还是出现了很多裂纹。 当挤压变形温度

提高到 ２３０℃ 时， ＥＣＡＰ 变形 １ 道次后的试样表面光滑， 没有产生裂纹， 如图

５. ２ｃ 所示。 在 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料的 ＥＣＡＰ 变形过程中， 当挤压变形温

度较低时， 会使试样表面产生明显的裂纹或断裂， 甚至发生挤不动的情况。 随着

挤压变形温度的升高， 有利于 ＥＣＡＰ 变形的顺利进行。 在 ２３０℃ 温度下， ＭＷＣ-
ＮＴｓ 增强镁基复合材料经 ＥＣＡＰ 变形后表面不会产生裂纹， 可以实现多道次的

ＥＣＡＰ 变形。
在进行 ＥＣＡＰ 变形过程中， 变形应力集中严重的位置是试样刚开始剪切的位

置， 通常在挤压变形温度较低时， 容易在试样端部与挤压方向成一定角度 （由

模具的结构决定） 的方向发生断裂， 如图 ５. ２ａ 所示。 因此， 在对 ＭＷＣＮＴｓ 增强

镁基复合材料进行 ＥＣＡＰ 变形时需要进行一定的初步实验， 以获得合适的重要变
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形参数———挤压变形温度。 在实验中， 当 ＥＣＡＰ 变形温度达到 ２３０℃ 时， ＭＷＣ-
ＮＴｓ 增强镁基复合材料可以顺利完成 ＥＣＡＰ 变形过程， 并获得没有裂纹、 表面光

滑的完整试样。
５. ３. １. ２ ＥＣＡＰ 变形温度对复合材料显微组织的影响

图 ５. ３ 所示为经抛光浸蚀后的挤压态和分别在室温、 １５０℃ 和 ２３０℃ 时采用

模角为 ９０°的模具 ＥＣＡＰ 变形 １ 道次后 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料显微组织。

图 ５. ３ ＥＣＡＰ 变形 １ 道次后的 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料试样显微组织

（ａ） 挤压态 （ｂ） 室温 （ｃ） １５０℃  （ｄ） ２３０℃

利用定量金相分析软件对微观组织进行分析计算得到的等效平均晶粒直径分

别为 ２３μｍ， ８μｍ， １０μｍ 和 １２μｍ。 作为 ＥＣＡＰ 变形前的坯料， 经热挤压后，
ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料由于动态再结晶而得到细化的等轴晶粒组织， 如图

５. ３ａ 所示。 经过 ＥＣＡＰ 变形 １ 道次后复合材料中就有大量的超细晶粒 （晶粒直

径为 １ ～ ５μｍ） 在初始大晶粒间出现， 晶粒组织明显得到进一步细化。 挤压变形

温度越低， 挤压后复合材料的晶粒细化效果越好， 在室温下经过 ＥＣＡＰ 变形 １ 道

次后晶粒的等效平均直径达到 ８μｍ， 但试样产生了严重的断裂现象 （图 ５. ２ａ），
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使得无法实现更多道次的 ＥＣＡＰ 变形加工。 当挤压变形温度达到 ２３０℃ 时可以顺

利完成挤压， 并且可以得到表面光滑的完整试样， 有利于实现多道次的 ＥＣＡＰ 变

形。 同时， 晶粒组织也得到了较好的细化效果， 平均等效直径约为 １２μｍ。 经 １
道次 ＥＣＡＰ 变形后， 复合材料中的晶粒大小分布不均匀， 其中包含了比较粗大的

晶粒和较多非常细小的晶粒组织， 分布不均匀的细晶粒曾被命名为再结晶晶带链

（Ｒｅｃｒｙｓｔａｌｌｉｚａｔｉｏ ｎｅｃｋｌａｃｅ） ［１２５］ 。 大量研究表明［１２６ － １２８］ ， 随着 ＥＣＡＰ 变形温度的

升高， 镁合金晶粒的细化效果减弱。 这主要是因为晶粒在高温挤压变形过程中发

生了长大， 抵消了由剪切应变带来的晶粒细化效果。 ＥＣＡＰ 变形温度越低， 晶粒

内部位错密度越大， 细化也就越明显。
对比图 ５. ３ｂ、 ｃ、 ｄ， 在这一温度范围内并没有因为挤压变形温度的提高而

出现晶粒的明显长大， 这可能是由于碳纳米管分散在复合材料中可以起到一个钉

扎晶界、 阻碍晶粒长大的作用［１２９］ 。

５. ３. ２ ＥＣＡＰ 变形中碳纳米管的加入量对复合材料显微组织的影响

图 ５. ４ 所示为 ＡＺ３１ 合金、 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ、 １. ５ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料在

２３０℃采用模角为 ９０°的模具经 ＥＣＡＰ 变形 １ 道次后的显微组织金相照片。 利用定

量金相分析软件对微观组织进行分析计算得到的等效平均晶粒直径分别为

２５μｍ， １２μｍ 和 １０μｍ。
对比图 ５. ４ａ、 ｂ、 ｃ 可知， 经 ＥＣＡＰ 变形 １ 道次后， 由于碳纳米管的加入，

复合材料的晶粒组织得到比 ＡＺ３１ 合金更为有效的细化效果。 这是由于铸态时复

合材料的晶粒组织就比 ＡＺ３１ 合金要细小得多， 初始材料的显微组织大小对

ＥＣＡＰ 变形细化晶粒效果有很大的影响。 ＥＣＡＰ 变形前材料试样的晶粒越细小均

匀， 变形后的晶粒也越细小、 组织越均匀。 但随着复合材料中碳纳米管含量的进

一步增加， 复合材料晶粒的细化效果并不是太明显。

５. ３. ３ ＥＣＡＰ 变形模角对复合材料显微组织的影响

图 ５. ５ 所示为在 ２３０℃ 时分别采用模角为 ９０°和 １２０°的 ＥＣＡＰ 变形模具对

１. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料变形 １ 道次后试样的显微组织照片。 对比图 ５. ５ａ、 ｂ
可以发现对 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料采用模角为 ９０°的模具经 ＥＣＡＰ 变形 １ 道

次后的等效平均晶粒大小约为 １２μｍ。 与采用模角为 １２０°的模具经 １ 道次挤压后

的复合材料晶粒大小相比较， 模角为 ９０°的模具的细化晶粒效果要更好。 这是由

于模具角度为 ９０°时的应变当量更大， 具有更好的剪切效果， 更容易获得大角度

晶界的等轴晶。
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图 ５. ４ ＡＺ３１ 合金和复合材料在 ２３０℃经 ＥＣＡＰ 变形 １ 道次试样的金相照片：
（ａ） ＡＺ３１ 合金 （ｂ） １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料 （ｃ） １. ５ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料

图 ５. ５ 不同模角 ＥＣＡＰ 变形 １ 道次后的显微组织

（ａ） ９０°模角 （ｂ） １２０°模角

由于实验中两种模具的模角参数分别为： 内切角 Φ１ ＝ ９０°， 外切角 Ψ１ ＝ ３０°；
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内切角 Φ２ ＝ １２０°， 外切角 Ψ２ ＝ ６０°。 由 ＥＣＡＰ 变形当量的计算公式———式 （２-
２） 可以得出试样每挤压 １ 道次， 材料变形的等效应变量分别为 １. ０１６ 和 ０. ６０５。
应变量越高， 剪切变形程度越大， 材料的晶粒细化效果也就越好。

５. ３. ４ ＥＣＡＰ 变形后复合材料不同截面的显微组织分析

图 ５. ６ 所示为在 ２３０℃时采用模角为 ９０°的 ＥＣＡＰ 模具对 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复

合材料变形 １ 道次后 Ｘ、 Ｙ 截面 （图 ２. ６） 的显微组织照片。
对比图 ５. ６ａ、 ｂ 金相组织可以发现， 经过等通道挤压 １ 道次后 Ｙ 截面 （平行

于挤压方向） 的晶粒沿挤压方向约呈 ４５°被拉长， 形成带状组织。 同时， 大量的

超细晶粒在初始大晶粒间出现， 分布不均匀， 存在变形较小的晶粒， 带状的大晶

粒中存在着大量的细小亚晶粒， 如图 ５. ６ｂ 所示。 而在图 ５. ６ａ 中， 经过 ＥＣＡＰ 变

形 １ 道次后 Ｘ 截面的晶粒较 Ｙ 截面细小， 无带状组织， 大量超细晶粒分布相对

均匀， 晶粒尺寸平均约为 １２μｍ。

图 ５. ６ ９０°模角 ＥＣＡＰ 变形 １ 道次后的显微组织

（ａ） Ｘ 截面 （ｂ） Ｙ 截面

ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料 ＥＣＡＰ 变形晶粒细化机制可认为是动态回复和再

结晶机制。 ＥＣＡＰ 变形 １ 道次时， 变形初期产生大量位错， 这些位错会形成位错

界面或亚晶结构， 并进一步演化为大角度晶界， 在这一过程中复合材料晶粒被细

化， Ｙ 截面处于平行挤压方向， 发生了回复现象， 因此晶粒被拉长， 形成了带状

组织； 而 Ｘ 截面处于垂直挤压方向， 晶粒被拉长不明显， 且随着挤压变形的进

行， 试样与模具进一步摩擦， 温度会有所上升， 温度可能达到再结晶温度 （约

２５４℃ ）， 进行了再结晶形核， 使合金晶粒得到进一步细化。
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５. ３. ５ ＥＣＡＰ 变形道次对复合材料显微组织的影响

图 ５. ７ 所示为 ＥＣＡＰ 变形前和在 ２３０℃采用模角为 ９０°的模具 ＥＣＡＰ 变形不同

道次后 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料显微组织金相照片。

图 ５. ７ ＥＣＡＰ 变形道次对 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料显微组织的影响

（ａ） 挤压态 （ｂ） ＥＣＡＰ 变形 １ 道次 （ｃ） ＥＣＡＰ 变形 ２ 道次

（ｄ） ＥＣＡＰ 变形 ３ 道次 （ｅ） ＥＣＡＰ 变形 ４ 道次

３６第 ５ 章 碳纳米管增强镁基复合材料等径角挤压变形 



利用定量金相分析软件对图 ５. ７ａ、 ｂ、 ｃ、 ｄ、 ｅ 微观组织进行分析计算的晶

粒平均等效直径如图 ５. ８ 所示。 随着 ＥＣＡＰ 变形道次的增加， １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ
增强镁基复合材料的晶粒组织得到明显细化， 当 ＥＣＡＰ 变形 ４ 道次后， １. ０ｗｔ％
ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料的晶粒等效平均直径由挤压态的 ２３μｍ 细化到

约 ２μｍ。

图 ５. ８ ＥＣＡＰ 变形道次对 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料晶粒大小的影响

从以上数据可以得出， ＥＣＡＰ 变形工艺能明显细化 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材

料晶粒组织。 经过 ＥＣＡＰ 变形 １ 道次后大量的超细晶粒在初始大晶粒间出现， 如

图 ５. ７ｂ 所示。 随着 ＥＣＡＰ 变形道次数的增加， 复合材料晶粒组织不断得到细化，
超细晶粒逐渐增多。 如图 ５. ７ｅ 所示， 经 ＥＣＡＰ 变形 ４ 道次后复合材料晶粒变得

更加均匀、 细小， 等效平均晶粒尺寸达到约 ２μｍ。 根据累积等效应变公式———
式 （２-２） 可知， 累积的塑性应变量随着 ＥＣＡＰ 变形道次的增加而增加， 晶粒细

化程度也应该更高。
在 ＥＣＡＰ 变形过程中， 经过 １ 道次的变形后复合材料晶粒细化非常明显， 随

着挤压变形道次的增加， 复合材料晶粒尺寸不再明显减小， 但晶粒组织更加均

匀。 这主要是由于在 ＥＣＡＰ 变形过程中发生了回复再结晶， 所以随着 ＥＣＡＰ 变形

道次的增加， ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料晶粒尺寸逐渐减小， 而且回复再结晶

还导致了等轴晶的均匀分布。
ＥＣＡＰ 变形晶粒细化的机制是由于在变形过程中位错的滑移及交互作用形成

位错界面、 亚结构及进一步形成小角度晶界和大角度晶界， 原始晶粒被新形成的

界面重新分割， 从而使材料组织被细化。
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△ ５. ４ ＥＣＡＰ 变形对碳纳米管增强镁基复合材料室温力学

性能的影响

５. ４. １ ＥＣＡＰ 变形对复合材料显微硬度的影响

硬度是用来衡量固体材料软硬程度的一个重要力学性能指标， 压入法硬度值

表征金属材料的塑性变形抗力及应变硬化能力。
５. ４. １. １ ＥＣＡＰ 变形温度对复合材料显微硬度的影响

图 ５. ９ 所示为挤压态和分别在室温、 １５０℃和 ２３０℃时采用模角为 ９０°的模具

对 ＡＺ３１ － １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料 ＥＣＡＰ 变形 １ 道次后的显微硬度。

图 ５. ９ 不同温度下 ＥＣＡＰ 变形 １ 道次后 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料的显微硬度

经过常规热挤压后的 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料显微硬度值为 ９０. １ＨＶ。 在

常温下经过 ＥＣＡＰ 变形 １ 道次后的复合材料显微硬度值可达到 １２０. ５ＨＶ， 与

ＥＣＡＰ 变形前相比， 提高了 ３３. ７４％ 。 随着 ＥＣＡＰ 变形温度的提高， 复合材料显

微硬度值逐渐有所下降， 在 ２３０℃时 ＥＣＡＰ 变形 １ 道次后复合材料显微硬度值为

１１５. ２ＨＶ， 但仍明显高于变形前。 这是由于经过常规热挤压后， 铸造的复合材料

内部存在的大量缺陷已经得到一定的减少， 显微组织也得到初步改善。 在 ＥＣＡＰ
变形过程中产生的纯剪切应力作用下， 复合材料组织发生流动， 这种流动导致复

合材料内部的孔隙等得到闭合， 从而使材料内部的缺陷进一步减少， 显微组织得

到明显改善。 而且 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料作为多晶体金属材料， 是一个连

续的整体， 不允许各个晶粒在任意滑移系中自由变形， 否则会引起开裂， 由于各
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个晶粒的取向不同， 各晶粒的变形既相互促进又相互阻碍， 刚开始必然是多系滑

移， 从而形成了杂乱的位错缠结， 位错密度很高， 亚晶尺寸又比较小， 晶界所占

比例较高， 晶格的畸变能较高， 位错运动将受到很大的阻力， 晶界滑动和迁移也

会受到很大的阻力。 从总的效果来看， 位错在增加， 位错密度增大， 晶粒细化作

用较明显［１３０，１３１］ 。 因此， ＥＣＡＰ 变形温度越低， 复合材料的变形抗力越大， 应变

硬化越明显， 硬度提高越显著。
５. ４. １. ２ ＥＣＡＰ 变形道次对复合材料显微硬度的影响

图 ５. １０ 所示为挤压态和采用模角为 ９０°的模具在 ２３０℃ 时分别进行 ＥＣＡＰ 变

形不同道次后 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料的显微硬度变化曲线。

图 ５. １０ ＥＣＡＰ 变形道次对 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料显微硬度的影响

由图 ５. １０ 可知， 与挤压态相比， 经 ＥＣＡＰ 变形后的复合材料显微硬度值得

到显著提高。 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料经过 ＥＣＡＰ 变形 １ 道次后的显微硬度值

为 １１５. ２ＨＶ， 比 ＥＣＡＰ 变形前提高了 ２７. ８６％ 。 随着 ＥＣＡＰ 变形道次的增加， 复

合材料的显微硬度不断得到提高， 但增加不是很明显， ＥＣＡＰ 变形 ４ 道次后， 复

合材料显微硬度值达到 １２３. ６ＨＶ。
由晶粒细化对加工硬化指数 η 的公式 （５-１） 可知， 当平均晶粒直径 Ｄ 小到

一定值时， 加工硬化指数就不再增加。

η ＝ ａ
ｂ ＋ Ｄ

（５-１）

式中， ａ、 ｂ 为常数； Ｄ 为平均晶粒直径。
加工硬化与材料储存能成正比， 而材料储存能随变形量的增加而增加， 但其
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增加速率逐渐减慢， 有趋于饱和的趋势。 在第一道次的 ＥＣＡＰ 变形过程中， 由于

材料晶粒尺寸较大， ＥＣＡＰ 变形的主要机制是晶内的位错运动， 材料内部位错不

断增殖， 位错密度、 空位密度明显升高， 形成大量的胞状结构以及亚晶界、 孪晶

界等， 使材料继续塑性变形的抗力增加， 出现加工硬化［１３２，１３３］ ， 复合材料显微

硬度显著提高。
此外， 根据 Ｂａｉｌｙ － Ｈｉｒｓｃｈ 材料硬度关系式

Ｈ ＝ Ｈ０ ＋ αＧｂ ρ （５-２）
式中， Ｈ０ 为变形前的材料硬度值； α 为比例常数； Ｇ 为切变模量； ｂ 为柏氏矢量；
ρ 为位错密度。

复合材料经 ＥＣＡＰ 变形 １ 道次后， 显微硬度将明显上升。 但随着 ＥＣＡＰ 变形

道次的增加， 变形的机制逐渐从晶内位错运动转变为细小的晶界滑移， 这必然导

致位错密度 ρ 增加变慢， 其结果必然是晶粒细化变慢， 硬度上升平缓。

５. ４. ２ ＥＣＡＰ 变形对复合材料室温力学性能的影响

５. ４. ２. １ 碳纳米管加入量对 ＥＣＡＰ 复合材料室温力学性能的影响

图 ５. １１ 所示为在 ２３０℃时采用模角为 ９０°模具 ＥＣＡＰ 变形 １ 道次后 ＡＺ３１ 合

金、 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ、 １. ５ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料的室温拉伸力学性能变化

曲线。

图 ５. １１ 不同碳纳米管含量的复合材料经 ＥＣＡＰ 变形 １ 道次后的力学性能

由图 ５. １１ 的变化曲线可以清晰地看出， 经过 ＥＣＡＰ 变形 １ 道次后， 复合材

料的抗拉强度和延伸率都高于 ＡＺ３１ 合金。 当碳纳米管加入量为 １. ０ｗｔ％ 时， 复
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合材料的综合力学性能最好， 抗拉强度达到 ３０６. ３ＭＰａ， 伸长率为 １５. ４７％ 。 这

与碳纳米管在基体中的均匀分散程度有关。 虽然 １. ５ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料经过

ＥＣＡＰ 变形 １ 道次后， 在剪切应力的作用下， 铸造时基体中团聚的碳纳米管得到

了一定程度的分散， 但还是没能达到均匀分布， 从而影响到其综合力学性能。
５. ４. ２. ２ ＥＣＡＰ 变形道次对复合材料室温力学性能的影响

图 ５. １２ 所示为 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料在 ２３０℃时采用模角为 ９０°的模具

经 ＥＣＡＰ 变形不同道次后的室温力学性能。

图 ５. １２ １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料经 ＥＣＡＰ 变形不同道次后的力学性能

由图 ５. １２ 可以看出， １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料经 ＥＣＡＰ 变形 １ 道次后， 抗

拉强度明显得到提高达到最大值 （３０６. ３ＭＰａ）， 而伸长率有所下降。 随着 ＥＣＡＰ
变形道次的增加， 抗拉强度逐渐降低而伸长率不断提高。 经 ＥＣＡＰ 变形 ４ 道次

后， 复合材料的抗拉强度和伸长率分别为 ２７８. ４６ ＭＰａ 和 ２３. ３３％ 。 结果与大量

的研究［１３２ － １３５］ 有类似之处， 即材料经 ＥＣＡＰ 变形多道次后， 室温伸长率随着变

形道次的增加显著提高， 抗拉强度随着变形道次的增加有所降低。
１. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料在多道次 ＥＣＡＰ 变形的过程中， 晶粒不断得到细

化， 对于力学性能具有重要的影响。 但 ＥＣＡＰ 变形后， １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材

料力学性能的变化还不仅仅与晶粒细化的影响有关。 经 ＥＣＡＰ 变形后， １. ０ｗｔ％
ＭＷＣＮＴｓ 复合材料在晶粒发生细化的同时， 其抗拉强度不断降低， 这与霍尔 －
佩奇 （Ｈａｌｌ － Ｐｅｔｃｈ） 公式是不相符的， 因为根据霍尔 － 佩奇公式， 多晶体材料

的抗拉强度随着晶粒的细化而提高。 经 ＥＣＡＰ 变形后的复合材料， 由于织构发生

了明显的变化， 材料的｛０００１｝晶面的分布较分散均匀， 且为软取向， 由于镁合
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金基面｛０００１｝滑移的临界分切应力只有非基面滑移的 １％ ［１３６］ ， 故｛０００１｝晶面织

构的分布分散化应该是抗拉强度降低的原因。 另外， 由于镁合金为密排六方晶体

结构， 在低温条件下， 镁合金的室温塑性较差。 晶粒细化对于协调、 均匀变形具

有有利的影响。 经 ＥＣＡＰ 变形后碳纳米管增强镁基复合材料的延伸率得到较大的

提高， 不仅与晶粒的细化有关， 还应该与除基面｛０００１｝外多个滑移系的激活有

关。 本文将在六章详细讨论 ＥＣＡＰ 变形过程中碳纳米管增强镁基复合材料的织构

演变及对其力学性能的影响。
５. ４. ２. ３ ＥＣＡＰ 变形模角对复合材料室温力学性能的影响

为了研究 ＥＣＡＰ 变形模角对碳纳米管增强镁基复合材料室温力学性能的影

响。 在 ２３０℃ 时分别利用了内切角 Φ１ ＝ ９０°、 外切角 Ψ１ ＝ ３０°和内切角 Φ２ ＝
１２０°、 外切角 Ψ２ ＝ ６０°的两种不同模角的 ＥＣＡＰ 变形模具按照 ＢＣ挤压变形路径对

１. ０ ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料进了 １ ～ ４ 道次的 ＥＣＡＰ 变形加工。 图 ５. １３ 所示为分

别采用 ９０°和 １２０°两种模角的模具在 ２３０℃对 １. ０ ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料各进行

了 １ － ４ 道次 ＥＣＡＰ 变形后的试样抗拉强度变化曲线。

图 ５. １３ 不同模角对 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料抗拉强度的影响

由图 ５. １３ 可知， 采用两种不同模角的模具经过 ＥＣＡＰ 变形 １ 道次后， 复合

材料的抗拉强度都同时达到峰值。 随着 ＥＣＡＰ 变形道次的增加， １. ０ｗｔ％ ＭＷＣ-
ＮＴｓ 复合材料的抗拉强度又逐渐下降。 采用模角为 ９０°的模具 ＥＣＡＰ 变形 １ 道次

后， 复合材料的抗拉强度可达 ３０６. ３ＭＰａ， 高于采用模角为 １２０°的模具 ＥＣＡＰ 变

形 １ 道次后复合材料的抗拉强度 （２８９. ３ＭＰａ）。 这是由于内切角 Φ１ ＝ ９０°、 外切
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角 Ψ１ ＝ ３０°的模具比内切角 Φ２ ＝ １２０°、 外切角 Ψ２ ＝ ６０°的模具在 ＥＣＡＰ 变形过程

中所产生的应变当量要大， 对复合材料的晶粒细化效果更好。 此外， 经过 ＥＣＡＰ
变形后， 复合材料中基面织构减弱， 导致了基面滑移的 Ｓｃｈｍｉｄ 因子的提高， 所

以经过 ４ 道次的 ＥＣＡＰ 变形后， 复合材料的抗拉强度都有所下降。 同时， 由于模

角为 １２０°的模具对材料的变形量小， 对基面织构的弱化没有模角为 ９０°的模具

强， 因此， 如图 ５. １３ 所示， 其抗拉强度的降低没有比使用模角为 ９０°的模具

时快。
图 ５. １４ 所示为分别采用 ９０°和 １２０°两种模角的模具在 ２３０℃对 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣ-

ＮＴｓ 复合材料各进行了 １ ～ ４ 道次 ＥＣＡＰ 变形后的试样伸长率变化曲线。

图 ５. １４ 不同模角对 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料伸长率的影响

无论是采用模角为 ９０°的模具还是模角为 １２０°的模具， ＥＣＡＰ 变形 １ 道次后，
１. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料的伸长率与挤压态相比都有所下降， 随着 ＥＣＡＰ 变形

道次的增加， 复合材料的伸长率都得到明显的提高。 经过 ＥＣＡＰ 变形 ４ 道次后伸

长率分别达到 ２３. ３３％ 和 ２１. ２３％ 。 与挤压态 １７. １４％ 相比， 分别提高了 ３６. １１％
和 ２３. ８６％ 。 由此可见， 采用模角为 ９０°的模具对碳纳米管增强镁基复合材料进

行 ＥＣＡＰ 变形能使材料获得更好的综合力学性能。
经过 ＥＣＡＰ 变形后， 碳纳米管增强镁基复合材料晶粒组织得到明显的细化。

理论上， 多晶体材料的强度将随其晶粒组织细化而提高。 多晶体材料的屈服强度

σ０. ２与晶粒尺寸 ｄ 之间的关系可用霍尔 － 佩奇 （Ｈａｌｌ － Ｐｅｔｃｈ） 公式表示

σ０. ２ ＝ σ０ ＋ ｋ
ｄ

（５-３）
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式中， σ０反映晶内对变形的阻力； ｋ 反映晶界对变形的影响系数， 与晶界结构有关。
由于经过 ＥＣＡＰ 变形后， 碳纳米管增强镁基复合材料的晶粒组织细化明显，

晶界增多， 使位错运动受到的阻力增大， 从而提高了复合材料的强度。 另外， 晶

粒组织的细化也使复合材料的伸长率提高， 这是由于在外力作用下金属材料塑性

变形是位错滑移的结果， 而位错滑移是在单晶中的行为， 当产生位错移动时， 单

晶体产生塑性变形。 碳纳米管增强镁基复合材料的晶体都是多晶组织， 其塑性变

形是组织中所有晶粒塑性变形的整体结果， 因此在单晶粒位错滑移条件相同时，
晶粒尺寸越小， 复合材料塑性性能越高。

△ ５. ５ ＥＣＡＰ 变形后碳纳米管增强镁基复合材料室温拉伸

断口形貌分析

５. ５. １ ＥＣＡＰ 变形后复合材料拉伸断口的宏观形貌分析

图 ５. １５ 所示为 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料经在 ２３０℃时采用模角为 ９０°的模

具 ＥＣＡＰ 变形 ４ 道次后室温拉伸前后的宏观形貌对比。 从图中可以发现， 试样明

显被拉长。 经计算， ４ 道次 ＥＣＡＰ 变形后的 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料的伸长率

为 ２３. ３３％ ， 比 ＥＣＡＰ 变形前挤压态 （１７. １４％ ） 提高了 ３６. １１％ 。

图 ５. １５ ＥＣＡＰ 变形 ４ 道次 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料后室温拉伸前后的宏观形貌对比

５. ５. ２ ＥＣＡＰ 变形后复合材料室温拉伸断口的微观形貌分析

图 ５. １６ 所示为在 ２３０℃ 时采用模角为 ９０°的模具经 ＥＣＡＰ 变形 ４ 道次后的

１. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料拉伸断口形貌 ＳＥＭ 照片。
图 ５. １６ａ 所示为 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料经 ＥＣＡＰ 变形 ４ 道次后的低倍
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（５ ０００ × ） 拉伸断口形貌 ＳＥＭ 照片， 图中清晰地显示材料断裂主要是沿着韧窝

和撕裂边缘， 并出现了较深的韧窝， 表现出明显的韧性断裂特征。 图 ５. １６ｂ 所示

为复合材料高倍 （６０ ０００ × ） 拉伸断口形貌 ＳＥＭ 照片， 从图 ５. １６ｂ 中可以清楚

地看到有大量的须状物存在 （黑色箭头所指）， 经测量其直径约为 ３７. ０ｎｍ 和

５９. ３ｎｍ， 这是典型的碳纳米管断口形貌像。 显然图中的须状物为脱开于基体且

其外壁紧密包覆着一层基体合金的碳纳米管。 均匀分散于基体中的碳纳米管在复

合材料整体变形时承载了较大的变形抗力， 导致碳纳米管的一端从基体中抽出，
而另一端仍镶嵌于基体中。 这也证明了碳纳米管作为增强相与 ＡＺ３１ 基体间的界

面结合紧密， 不易脱开。 而且图中碳纳米管分散均匀， 并没有发生团聚现象。 在

ＥＣＡＰ 变形过程中， 作为增强相的碳纳米管在大的剪切应力作用下被剪断， 在基

体中的分布也更加均匀。 在图 ５. １６ｃ 中 （１００ ０００ × ）， 可以清楚地看到碳纳米管

搭接在金属基体中 （白色箭头所指）， 测量其直径为 ３８. ０ｎｍ。

图 ５. １６ １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料 ＥＣＡＰ 变形 ４ 道次拉伸断口形貌 ＳＥＭ 照片

（ａ） 放大 ５ ０００ 倍 （ｂ） 放大 ６０ ０００ 倍 （ｃ） 放大 １００ ０００ 倍
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△ ５. ６ ＥＣＡＰ 变形后碳纳米管增强镁基复合材料表面形貌

分析

图 ５. １７ 所示为 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料经表面抛光后的 ＡＦＭ 形貌照片，
试样在 ＭｉｃｒｏＮａｎｏ Ｄ３０００ 型原子力显微镜 （ＡＦＭ） （上海卓伦微纳米设备有限公

司） 下测试， 扫描模式为原子力轻敲模式。 扫描范围为 ６ １７４ｎｍ， 从该扫描区域

的表面图像上可以明显地观察到， 样品表面上存在的碳纳米管形貌 （图中黑色

箭头所指）。 碳纳米管一端已从基体中脱出， 另一端仍镶嵌于基体中。 这也证

明， 其外壁紧密包覆着一层基体合金的碳纳米管与基体结合紧密。 并且碳纳米管

在基体中分散均匀， 没有出现大量团聚的现象。 对箭头 Ａ 所示的碳纳米管进行

尺寸测试， 结果如图 ５. １８ 所示： 其长度为 ２ ５００ｎｍ， 高度 （直径） 在 ７０ｎｍ 左

右； 其他碳纳米管的长度多数集中在 １ ０００ｎｍ 左右， 高度在 ５０ｎｍ 左右。 复合材

料中碳纳米管的直径较提纯并镀镍后的要大， 正是由于其外壁还紧密包覆着一层

基体合金。

图 ５. １７ １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料表面抛光后的形貌 ＡＦＭ 照片
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图 ５. １８ １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料中碳纳米管的尺寸测量曲线

△ ５. ７ 本章小结

本章主要对碳纳米管增强镁基复合材料进行了 ＥＣＡＰ 变形实验， 初步研究了

ＥＣＡＰ 变形过程中碳纳米管增强镁基复合材料的晶粒细化及变形机理； 不同的

ＥＣＡＰ 变形模角、 变形温度、 变形道次对碳纳米管增强镁基复合材料显微组织和

室温力学性能的影响； 分析了 ＥＣＡＰ 变形工艺对碳纳米管增强镁基复合材料中碳

纳米管的分散作用； 并对经 ＥＣＡＰ 变形后的碳纳米管增强镁基复合材料的拉伸断

口形貌进行了分析。 主要得出如下结论：
１） 通过等径角挤压 （ＥＣＡＰ） 变形工艺可明显细化碳纳米管增强镁基复合

材料的基体晶粒组织。 挤压变形温度越低， 晶粒细化效果越好。 室温下经 ＥＣＡＰ
变形 １ 道次后 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料的平均晶粒直径约为 ８μｍ， 但

复合材料试样发生严重的断裂现象； 在 ２３０℃ 挤压变形时可以得到表面光滑的完

整试样， 有利于实现多道次的 ＥＣＡＰ 变形， 同时晶粒也得到了较好的细化效果，
平均晶粒直径尺寸约为 １２μｍ。 在这一温度范围内没有因为挤压变形温度的提高

而出现晶粒的明显长大， 这是由于在 ＥＣＡＰ 变形过程中， 碳纳米管在纯剪切应力

的作用下分散得更均匀， 均匀分散在复合材料中的碳纳米管在较高温度的 ＥＣＡＰ
变形过程中可以起到一个钉扎晶界、 阻碍晶粒长大的作用。

２） 在 ＥＣＡＰ 变形过程中， 经过 １ 道次的变形后复合材料晶粒细化非常明显，
随着挤压变形道次的增加， 复合材料晶粒尺寸不再明显减小， 但晶粒组织更加均

匀。 经过 ４ 道次挤压变形后复合材料晶粒大小变得更加均匀、 细小， 平均晶粒尺

寸达到约 ２μｍ。
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３） 经 ＥＣＡＰ 变形后的 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料显微硬度值得到

显著提高。 经 ＥＣＡＰ 变形 １ 道次后的显微硬度值为 １１５. ２ＨＶ， 比 ＥＣＡＰ 变形前提

高了 ２７. ８６％ 。 在第一道的 ＥＣＡＰ 变形时， 由于复合材料晶粒尺寸较大， ＥＣＡＰ
变形的主要机制是晶内的位错运动， 材料内部位错不断增殖， 位错密度、 空位密

度明显升高， 形成大量的胞状结构以及亚晶界、 孪晶界等， 使得材料继续塑性变

形的抗力增加， 出现加工硬化， 复合材料硬度显著提高。 但随着 ＥＣＡＰ 变形道次

的增加， 变形的机制逐渐从晶内位错运动转变为细小的晶界滑移， 这必然导致位

错密度增加变慢， 其结果必然是晶粒细化变慢， 硬度上升平缓。
４） １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料经 ＥＣＡＰ 变形 １ 道次后， 抗拉强度

明显得到提高达到最大值 （３０６. ３ＭＰａ）， 而延伸率有所下降。 随着挤压变形道次

的增加， 抗拉强度逐渐降低而延伸率不断得到提高。 经 ＥＣＡＰ 变形后 １. ０ｗｔ％
ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料的延伸率得到较大的提高， 这不仅与晶粒的细化有

关， 还应该与除基面 ｛０００１｝ 外多个滑移系的激活有关。
５） 经 ＥＣＡＰ 挤压变形 ４ 道次后的 ＡＺ３１ － １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料室温拉

伸断裂表现出明显的韧性断裂特征。 碳纳米管在大的剪切应力作用下被剪断， 在

基体中的分布也更加均匀。
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第 ６ 章

ＥＣＡＰ 变形碳纳米管增强镁基复合材

料的织构演变及对力学性能的影响

△ ６. １ 引言

对单晶体金属材料而言， 晶体结构类型是影响其力学性能及塑性变形行为的

重要因素［１３７］ 。 然而对于多晶体镁基复合材料来说， 虽然每个晶粒变形的基本方

式与单晶体相同， 但并不是单个晶粒性能的简单叠加。 由于在多晶体材料中有晶

界的存在， 而且晶粒的排列方式 （晶粒取向） 也各不相同， 因而， 多晶体材料

的塑性变形既要克服晶界的阻碍作用， 又要受各晶粒变形的相互协调。 当多晶体

材料中的晶粒的取向集中在某一方向附近时， 称为晶粒的择优取向， 习惯上把具

有择优取向的多晶体组织称为织构［１３８］ 。 在塑性变形过程中， 通常会引起多晶体

材料中的单个晶粒发生转动， 从而形成变形织构， 材料织构的形成必将对其力学

性能产生重要的影响［１３９ － １４１］ 。 由于在 ＥＣＡＰ 变形过程中发生很大的剪切变形，
多晶体材料织构演变的过程比较复杂。 目前关于 ＥＣＡＰ 变形过程中材料织构演变

的研究较少， 特别是对碳纳米管增强镁基复合材料在 ＥＣＡＰ 变形过程中织构演变

的研究至今仍未见报道。 由于 ＡＺ３１ 合金的密排六方晶体结构在室温下只有

｛０００１｝基面上的 ３ 个独立滑移系， 所以晶粒的取向对 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材

料的力学性能具有重要的影响。 Ｍｕｋａｉ 等人［１４２］ 报道了当 ＡＺ３１ 镁合金的｛０００１｝
基面取向分布发生改变时， 其延伸率发生明显的变化。 Ｗ. Ｊ. Ｋｉｍ 等人［１４３］ 也研

究了 ＥＣＡＰ 变形过程中 ＡＺ６１ 合金的织构演变及对力学性能的影响。 随着变形道



次的增加， 织构软化的作用抵消了晶粒细化的作用， 从而导致 ＥＣＡＥ 变形后金属

材料的强度随晶粒的细化而降低。 靳丽等人［５６］ 的研究得出随着 ＥＣＡＥ 变形道次

的增加， ＡＺ３１ 镁合金织构分布发生明显变化， 对力学性能产生重要影响。 因此，
织构分析是研究金属材料塑性变形机制的有力手段。

根据前面第 ５ 章的实验结果可知， ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料在 ２３０℃ 时采

用模角为 ９０°的模具经 ＥＣＡＰ 变形 ４ 道次后， 复合材料的晶粒得到明显的细化，
延伸率明显提高， 但复合材料的抗拉强度却随着 ＥＣＡＰ 变形道次的增加反而有所

降低， 出现了反 Ｈａｌｌ － Ｐｅｔｃｈ 现象。 这说明除了晶粒尺寸大小以外， 还有其他因

素影响了复合材料力学性能的变化， 织构便是其中的一个主要因素。 本章主要对

ＥＣＡＰ 变形过程中 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 镁基复合材料的织构演变进行分析， 并讨论

复合材料中碳纳米管增强相的存在对复合材料织构变化的影响， 以及复合材料织

构的演变对复合材料室温力学性能的影响。

△ ６. ２ 织构的极图表达

图 ６. １ 球面投影示意图

极图是用来表达织构的一种常

用方法。 利用极图可以表示出织构

的强弱及漫散程度。 其原理是以晶

体的几何中心为球心， 作该晶体所

有晶面的法线交球面于若干点， 成

球面投影图， 如图 ６. １ 所示［１４４］ 。
晶面法线与球面的交点为极点， 每

一个极点都代表对应的晶面。
为了更好地表达晶体的取向，

在球面投影的基础上再作极射赤面

投影， 以赤道面为投影面， 南极为

观测点， 连接南极与北半球面上的

各投影点 （极点）， 连线与投影面

的交点为极射赤面投影点， 如图

６. ２ 所示［１４４］ 。 每个极射赤面投影点均表示一个晶面。 投射过的赤道面即为表达

该晶体取向的赤面极图。 如果把一多晶体内所有晶体都作上述的投影， 则会在球

面和赤道面上得出许多点来。 投影到相同位置的点越多， 就表示这一方向的晶面

越多， 一般用强度分布来表示。 球面上强度分布在赤道面上的投影分布图称为极
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图。 如果多晶体内无织构， 则极强度在整个球面的分布将是均匀的； 反之， 如果

极强度分布在极图上不均匀， 那么有些地方强度值会比较高。 根据强度的高低可

得出赤道面投影后的极图强度分布。 再根据具体情况画出等强度线， 即可绘制成

通常分析织构所用的极图。

图 ６. ２ 极射赤面投影示意图

△ ６. ３ ＥＣＡＰ 变形过程中镁合金织构的形成机理

金属材料在塑性变形过程中， 晶粒在外力的作用下会发生转动和取向的定向

流动而形成变形织构。 多晶体的塑性变形比较复杂， 通常用下面两种变形模型进

行简化［１４５］ ：
１） Ｓａｃｈｓ 模型。 假设多晶体内每个晶粒受到应力的作用相同， 可是由于晶

粒间取向的不同， Ｓｃｈｍｉｄ 因子是有区别的， 所开动的滑移系也不相同， 结果导

致晶界上应变张量 （尤其是切向应变张量） 的间断。 但如果忽略晶粒间应变的

不连续性， 则可以认为多晶体内各晶粒的变形特征与单晶体是相同的。 根据此简

化模型， 镁合金在较低温度下发生塑性变形时， 其变形机制主要为基面滑移和锥

面孪生。 如果变形程度足够大， 则将形成理想的｛０００１｝基面纤维织构或板织构。
２） Ｔａｙｌｏｒ 模型。 该模型认为多晶体材料在外加应力作用下， 各晶粒均会发

生相同的应变。 为了协调各晶粒之间的变形， 必须有至少 ５ 个独立滑移系同时开

动。 因此， 通过选取 ５ 个合理的滑移系及相应的滑移量， 就可实现应变的连续。
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各滑移系的开动能力是受其临界剪切应力 （ ＣＲＳＳ） 大小的支配的， 而相应的滑

移量由滑移面的位错特征决定。 当镁合金在较低温度下变形时，｛０００１｝基面滑移

的 ＣＲＳＳ 远小于锥面和棱柱面滑移的 ＣＲＳＳ， 只有三个几何滑移系和两个独立的

滑移系， 但可以通过锥面孪生来协调变形。 在外加应力作用下， 部分晶粒的滑移

系因 Ｓｃｈｍｉｄ 因子最大， ＣＲＳＳ 最小面首先启动位错滑移。 随着位错滑移量的增

加， 一方面晶粒发生转动而使其取向发生变化； 另一方面使其与邻近晶粒之间的

应变不连续量增大， 在晶粒之间产生第二类附加应力而改变各晶粒的应力状态。
当起始滑移系的位错滑移量增大到一定程度时， 晶粒取向和应力状态均发生较大

变化， 以致其他晶粒中滑移系的取向因子高于该晶粒滑移系而改变滑移系开动状

态并最终实现应变的连续。 在目前的研究中， 一般都是基于 Ｔａｙｌｏｒ 模型对镁合金

变形织构的生成进行分析。
在较低温底下对经常规热挤压后的镁及其合金材料进行 ＥＣＡＰ 变形过程中，

在变形初始阶段材料处于纯剪切应力作用下， 可将其分解为轴向压应力和径向拉

应力。 由于挤压态镁及其合金材料的大部分晶粒的基面均平行于轴向， 基面滑移

系的 Ｓｃｈｍｉｄ 因子近似为零而无法启动， 塑性变形主要依靠棱柱面滑移和锥面孪

生来实现。 棱柱面滑移将使晶粒绕着 Ｃ 轴转动而不会改变基面取向， 而锥面孪

生的结果将使部分晶粒的基面转到与轴向垂直。 随着变形的进一步发展， 金属流

入到扇形塑性变形区， 由于应力主轴发生转动， 致使各滑移系的 Ｓｃｈｍｉｄ 因子发

生变化， 基面滑移系得以启动。 基面滑移的结果使大部分晶粒的基面垂直于压应

力方向， 即沿剪切平面平行于拉应力方向并且与挤压方向成一定夹角 （角度由

模具结构决定）。 图 ６. ３ 所示为镁合金在较低温度下 ＥＣＡＰ 变形时织构的形成过

程示意图［１４６］ 。

图 ６. ３ 镁合金在较低温度下 ＥＣＡＰ 变形时织构的形成过程示意图
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△ ６. ４ ＥＣＡＰ 变形过程中碳纳米管增强镁基复合材料的织

构演变

  采用 Ｘ 射线衍射仪对 １. ０ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基复合材料 ＥＣＡＰ 变形前后的

宏观织构分布进行了测试， 主要获取了｛０００２｝基面和｛１０１０｝棱柱面极图。 通过

这两个极图与镁合金的标准投影图进行对照， 可以近似判断复合材料中的织构取

向分布。

６. ４. １ 挤压态碳纳米管增强镁基复合材料的织构

图 ６. ４ 所示为挤压态 １. ０ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基复合材料的｛０００２｝基面和

｛１０１０｝棱柱面极图。 对照镁合金的标准极图可知， 织构的主要取向为｛０００１｝
＜ １０１０ ＞ 。 从图 ６. ４ 可以清楚地看到， ｛０００２｝基面的极图中投影点主要集中在

中心部位， 最高强度达 ２４０９， 向四周有一定的漫散， 这说明大部分晶粒的

｛０００２｝基面近似平行于挤压方向。 另外， 在｛１０１０｝棱柱面极图中强度最高的投

影点也是中心部位， 最高强度值为 １６２８， 向四周漫散的范围更大， 说明只有一

部分｛１０１０｝棱柱面也平行于挤压方向。 总体上来说， １. ０ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基

复合材料经热挤压后具有较强的 ｛０００１｝ 基面纤维织构， 但有一定的漫散。 这

一织构分布与典型的挤压态镁合金中形成的择优取向接近。 这也说明， 经热挤压

之后的复合材料中基体晶粒与镁合金一样发生了比较明显的定向排列， 即形成了

基面纤维织构。 但由于 １. ０ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基复合材料中碳纳米管的存在，
对热挤压过程中基体晶粒的转动有一定的阻碍作用， 导致 １. ０ｗｔ％ 碳纳米管增强

镁基复合材料经热挤压后基体晶粒形成的择优取向还不是理想的基面取向特征，
故 ｛０００２｝ 基面极图有一定程度的漫散。

６. ４. ２ ＥＣＡＰ 变形后碳纳米管增强镁基复合材料的织构

图 ６. ５ 所示为 １. ０ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基复合材料在 ２３０℃时采用模角为 ９０°

的模具 ＥＣＡＰ 变形不同道次后的｛０００２｝基面和｛１０１
－
０｝棱柱面极图。

经 ＥＣＡＰ 变形后， １. ０ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基复合材料的织构开始偏离挤压

态的纤维织构分布， 并且织构强度开始减弱。 随着 ＥＣＡＰ 变形道次的增加，
１. ０ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基复合材料织构分布变化越大， 经 ＥＣＡＰ 变形 ４ 道次后，
复合材料的织构分布明显偏离纤维织构分布， 并且织构强度明显减弱， ｛０００２｝
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图 ６. ４ 挤压态 １. ０ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基复合材料的｛０００２｝基本和｛１０１
－
０｝棱柱面极图

基面极图中中心部位的最高强度值降为 ８３３。 这说明随着 ＥＣＡＰ 变形道次的增

加， 平行于挤压方向的｛０００１｝基面明显减少， 复合材料中一部分晶粒的取向发

生了变化。 但由于复合材料中碳纳米管对晶粒的钉扎作用， 阻碍了晶粒的转动，
所以 １. ０ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基复合材料在 ＥＣＡＰ 变形过程中并没有像镁合金那

样随着变形道次的增加织构分布发生明显的变化， 初始的基面纤维完全消失。
经 ＥＣＡＰ 变形后 １. ０ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基复合材料织构分布的变化有利于

基面位错的开动。 在 ＥＣＡＰ 变形中， 采用 ＢＣ路径每道次间顺时针方向旋转试样

９０°， 复合材料中由于碳纳米管的存在导致了在 ＥＣＡＰ 变形时晶粒难以转动， 使

其与周围晶粒的取向差加大。 所以由于碳纳米管的加入， 导致了碳纳米管增强镁

基复合材料中织构的整体弱化， 在经过 ＥＣＡＰ 变形时， 这种弱化更加明显。
纵观整个 １. ０ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基复合材料在 ＥＣＡＰ 变形过程中的织构演

变过程， ＥＣＡＰ 变形前挤压态的复合材料主要是｛０００１｝基面平行于挤压方向的基

面纤维织构， 其 Ｃ 轴与挤压方向垂直， ｛０００２｝基面极图的中心最高强度值达到

２ ４０９。经 ＥＣＡＰ 变形 １ 道次后， 由于变形过程中发生了纯剪切变形， 复合材料在

变形晶粒取向开始偏离挤压态的纤维织构， 极图的漫散范围加大； 随着 ＥＣＡＰ 变

形道次增加， 复合材料中的织构分布进一步发生了改变， ＥＣＡＰ 变形 ２ 道次后织

构轴绕法向偏转约 ８°左右， ｛０００２｝基面极图的中心最高强度值降为 １ １２２； 经

ＥＣＡＰ 变形 ４ 道次后， ｛０００２｝晶面的分布更加分散， 中心位置的最高强度值降为

８３３。 经 ＥＣＡＰ 变形后， 随着复合材料中基面纤维织构的偏离， Ｃ 轴与挤压方向
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图 ６. ５ １. ０ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基复合材料 ＥＣＡＰ 变形不同道次后的｛０００２｝和｛１０１
－
０｝极图

呈约 ４５°方向， 并且织构强度明显减弱， 基面滑移的 Ｓｃｈｍｉｄ 因子不断增大， 由于

基面滑移的临界分切应力比非基面滑移低 １００ 倍［１ ４７］ ， 塑性变形时临界剪切应力

（ＣＲＳＳ） 小、 Ｓｃｈｍｉｄ 因子大的滑移系最先开动。 因此， 经 ＥＣＡＰ 变形后使 ＭＷＣ-
ＮＴｓ 增强 ＡＺ３１ 镁基复合材料的基面滑移更容易开动。
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△ ６. ５ ＥＣＡＰ 变形碳纳米管增强镁基复合材料中的织构演

变对力学性能的影响

  由第 ５ 章实验结果可知， １. ０ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基复合材料经在 ２３０℃采用

９０°模角 ＥＣＡＰ 变形 １ 道次后抗拉强度明显提高， 而延伸率有所降低。 但随着

ＥＣＡＰ 变形道次的增加， 复合材料的延伸率得到明显提高， 但抗拉强度却有所

下降。
在 ＥＣＡＰ 变形过程中， １. ０ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基复合材料的晶粒尺寸得到

了明显的细化效果， 复合材料的力学性能与晶粒尺寸对应关系见表 ６-１。
由表 ６-１ 可知， １. ０ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基复合材料经 ＥＣＡＰ 变形 １ 道次后

晶粒明显细化， 抗拉强度随着晶粒的细化也得到明显提高。 随着变形道次的增

加， 晶粒进一步细化， 复合材料的延伸率得到明显提高， 但抗拉强度却随着晶粒

的进一步细化而逐步降低。

表 ６-１ ＥＣＡＰ 变形 １. ０ｗｔ％碳纳米管增强镁基复合材料的晶粒大小及力学性能

试样 平均晶粒尺寸 ／ μｍ 抗拉强度 ／ ＭＰａ 延伸率 （％ ）

挤压态 ２３ ２６１. ０８ １７. １４

２３０℃ ／ ＥＣＡＰ （１ 道次） １２ ３０６. ３ １５. ４７

２３０℃ ／ ＥＣＡＰ （２ 道次） ７ ２９０. ６ ２０. ７１

２３０℃ ／ ＥＣＡＰ （３ 道次） ３. ５ ２７９. ８６ ２１. ９

２３０℃ ／ ＥＣＡＰ （４ 道次） ２ ２７８. ４６ ２３. ３３

根据多晶体材料的强度与晶粒尺寸之间的 Ｈａｌｌ － Ｐｅｔｃｈ 关系可知， 随着复合

材料晶粒尺寸的不断细化， 强度应该不断得到提高。 但实验过程中却出现了反

Ｈａｌｌ － Ｐｅｔｃｈ 关系的情况， 这说明除晶粒尺寸之外， 还有其他因素影响了复合材

料的强度。
通过对 ＥＣＡＰ 变形过程中碳纳米管增强镁基复合材料织构演变的分析可知，

经过 ＥＣＡＰ 变形后复合材料织构发生了改变， 材料织构的演变过程与剪切应力的

方向有关， 同时也受变形温度的影响， 因为在变形过程中发生了动态再结晶， 织

构的演变过程包括变形织构和再结晶织构的形成过程。 由于 ＥＣＡＰ 变形后复合材

料形成了明显的织构分布， 必然对其力学性能产生重要的影响。 在室温情况下，
由于镁合金的密排六方晶体结构， 滑移系少， 织构对其力学性能的影响作用就显

得更加重要。
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由挤压态 １. ０ｗｔ％ 碳纳米管增强复合材料的极图分析可知， 经常规热挤压

后， 复合材料中形成了较强的｛０００１｝ ＜ １０１０ ＞ 纤维织构。 因此， 在室温拉伸实

验时， 是沿着挤压方向进行拉伸， 复合材料的基面就平行于拉伸方向， 其基面滑

移系的 Ｓｃｈｍｉｄ 因子几乎为 ０， 也就难以发生基面滑移。 这也是挤压态复合强度

较高的原因。 随着 ＥＣＡＰ 变形道次的增加， 强烈的｛０００１｝ ＜ １０１０ ＞ 纤维织构发生

了漫散， 并逐渐形成了基面｛０００１｝与挤压方向约成 ４５°角的特殊取向， 基面滑移

系｛０００１｝ ＜ １１２０ ＞ 的 Ｓｃｈｍｉｄ 因子值增大， 致使 ＥＣＡＰ 变形 ２ 道次后的抗拉强度

会变低。 由此可以看出， 在 ＥＣＡＰ 变形过程中， 复合材料的抗拉强度受到晶粒细

化和织构软件的综合影响。 ＥＣＡＰ 变形 １ 道次时， 复合材料的晶粒细化起主导作

用， 随着 ＥＣＡＰ 变形道次的逐渐增加， 晶粒细化作用不那么明显， 而变形织构起

主导作用， 使强度逐渐降低。
由以上分析可知， 经 ＥＣＡＰ 变形后的碳纳米管增强镁基复合材料力学性能受

晶粒大小和织构分布的综合影响。
图 ６. ６ 所示为 １. ０ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基复合材料 ＥＣＡＰ 变形前后拉伸断口

宏观形貌。 ＥＣＡＰ 变形前复合材料的拉伸断口为平断， 而经 ＥＣＡＰ 变形后的复合

材料试样的拉伸断口都是与挤压方向成 ４５°角断裂。

图 ６. ６ １. ０ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基复合材料 ＥＣＡＰ 变形前后拉伸断口宏观形貌

（ａ） 挤压态 （ｂ） ＥＣＡＰ 变形 １ 道次 （ｃ） ＥＣＡＰ 变形 ４ 道次

由于在 ＥＣＡＰ 变形过程中， 碳纳米管增强镁基复合材料形成了｛０００１｝基面

平行于剪切平面的织构。 ｛０００１｝ 基面与挤压方向大致成 ４５°。 因此， 在室温拉
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伸实验时， 由于与拉伸方向成 ４５°的基面上具有最大的剪切应力， 所以更容易发

生基面滑移， 从而导致复合材料的抗拉强度有所下降， 而延伸率则得到提高。 而

对于挤压态的试样来说， 由于在常规挤压过程中形成的是｛０００１｝基面平行于挤

压方向的织构， 在室温拉伸实验时由于其基面平行于拉伸方向， 其基面滑移系的

Ｓｃｈｍｉｄ 因子为 ０， 在基面上几乎没有剪切应力， 所以难以发生基面滑移。

△ ６. ６ 本章小结

本章通过对 １. ０ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基复合材料 ＥＣＡＰ 变形前后的宏观织构

分布进行了测试， 主要获取了｛０００２｝ 基面和 ｛１０１
－
０｝ 棱柱面极图。 分析了在

ＥＣＡＰ 变形过程中复合材料的织构演变及对其力学性所产生的影响。 主要结论

如下：
１） １. ０ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基复合材料经热挤压后具有较强的｛０００１｝基面

纤维织构， 这一织构分布与典型的挤压态镁合金中形成的择优取向接近。 这也说

明， 经热挤压之后的复合材料中基体晶粒与镁合金一样发生了比较明显的定向排

列， 即形成了基面纤维织构。 但由于复合材料中碳纳米管的存在， 对热挤压过程

中基体晶粒的转动有一定的阻碍作用， 导致 １. ０ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基复合材料

经热挤压后基体晶粒形成的择优取向还不是理想的基面取向特征， 故 ｛０００２｝
基面极图有一定的漫散。

２） 经 ＥＣＡＰ 变形后， 复合材料的织构开始偏离挤压态的纤维织构分布， 并

且织构强度开始减弱。 随着 ＥＣＡＰ 变形道次的增加， １. ０ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基

复合材料织构分布变化越大。 经 ＥＣＡＰ 变形 ４ 道次后， 复合材料的织构分布明显

偏离纤维织构分布， 并且织构强度明显减弱， ｛０００２｝基面极图中的中心最高强

度值由挤压态的 ２ ４０９ 降为 ８３３。 但由于复合材料中碳纳米管对晶粒的钉扎作用，
阻碍了晶粒的转动， 导致 １. ０ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基复合材料在 ＥＣＡＰ 变形过程

中并没有像镁合金那样随着变形道次的增加织构分布发生明显的变化， 初始的基

面纤维完全消失。
３） 经 ＥＣＡＰ 变形后复合材料织构分布的变化有利于基面位错的开动。 在

ＥＣＡＰ 变形过程中， 采用 ＢＣ路径每道次间顺时针方向旋转试样 ９０°， 复合材料中

由于碳纳米管的存在导致了在 ＥＣＡＰ 变形时晶粒难以转动， 使其与周围晶粒的取

向差加大。 所以， 由于碳纳米管的加入， 导致了碳纳米管增强镁基复合材料中织

构的整体弱化， 在经过 ＥＣＡＰ 变形时， 这种弱化更加明显。
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４） 在 ＥＣＡＰ 变形过程中， 碳纳米管增强镁基复合材料的抗拉强度受到晶粒

细化和织构软件的综合影响。 ＥＣＡＰ 变形 １ 道次时， 复合材料的晶粒细化起主导

作用， 随着 ＥＣＡＰ 变形道次的逐渐增加， 晶粒细化作用不那么明显， 而变形织构

起主导作用， 使强度逐渐降低。
５） 由于在 ＥＣＡＰ 变形过程中， 碳纳米管增强镁基复合材料形成了｛０００１｝基

面平行于剪切平面的织构， ｛０００１｝基面与挤压方向大致成 ４５°。 因此， 在室温拉

伸实验时， 由于与拉伸方向成 ４５°的基面上具有最大的剪切应力， 所以更容易发

生基面滑移， 从而导致复合材料拉伸断口都是与挤压方向成 ４５°角断裂， 复合材

料的抗拉强度有所下降， 而延伸率则得到提高。 而对于挤压态的复合试样来说，
由于在常规挤压过程中形成的是｛０００１｝基面平行于挤压方向的织构， 在室温拉

伸实验时由于其基面平行于拉伸方向， 其基面滑移系的 Ｓｃｈｍｉｄ 因子为 ０， 在基

面上几乎没有剪切应力， 所以难以发生基面滑移， 复合材料的拉伸断口为平断。
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第 ７ 章

碳纳米管增强镁基复合
材料抗腐蚀性能研究

△ ７. １ 引言

镁是化学性质非常活泼的金属， 标准电极电位 Ｅ㊀ ＝ － ２. ３７Ｖ。 因此， 镁合

金在腐蚀性介质中， 化学活性很高的镁基体与合金元素和杂质元素很容易形成腐

蚀电池， 诱发电偶腐蚀。 另外， 根据 ＰＢ 原理［１４８］ ， 当金属材料在氧化过程中形

成的氧化膜的体积 Ｖｍｏ比生成这些氧化膜所消耗金属的体积 Ｖｍ要大时， 氧化膜

具有保护作用。 镁合金表面形成的氧化膜 （ ＭｇＯ）， 其致密系数 （ ＰＢ 比） α ＝
０. ８４， 由于 α ＜ １， 所以氧化膜不致密， 不能形成稳定保护膜。 这是镁和镁合金

不及铝和铝合金耐腐蚀的主要原因。
镁合金极差的耐蚀性制约了镁合金及镁基复合材料作为结构材料和功能材料

的应用［１４９］ 。 直到目前为止镁合金的应用由于其相对低的抗腐蚀性能而受到了限

制［１５０］ 。 因此， 镁合金在工业应用时必须进行适当的处理， 以提高其抗腐蚀

性［１５１］ 。 目前国内外采用的防腐措施主要有化学转化处理、 阳极氧化、 微弧氧

化、 离子注入技术、 激光表面合金化、 化学镀及电镀等。 但处理方法均存在工艺

复杂、 成本较高、 操作复杂、 工艺不稳定等问题［１５２］ 。 碳纳米管具有优异的力学

性能， 是一种绝好的纳米级纤维材料， 其性能优于当前的任何纤维， 既具有碳纤

维的固有性质， 又具有金属材料的导电导热性、 陶瓷材料的耐热耐蚀性、 纺织纤

维的柔软可编性以及高分子材料的低密度易加工性， 是一种一材多能和一材多用



的功能材料和结构材料， 可望应用于材料领域的多个方面［１５３］ 。 此外， 有不少研

究表明， 用碳纳米管作为增强相制备的 ＣＮＴｓ 增强镁基复合材料具有很好的增强

效果， 综合力学性能得到显著提高［１５４ － １５７］ 。 但如果能够在提高力学性能的同时

还能提高其抗腐蚀性能， 那么碳纳米管增强镁基复合材料将拥有更广阔的应用前

景。 目前还未见有关碳纳米管对镁合金抗腐蚀性能的研究报道。
本章对铸态和经 ＥＣＡＰ 变形不同道次后的碳纳米管增强镁基复合材料分别进

行了静态浸渍实验和电化学腐蚀实验； 通过对腐蚀后试样表面宏观形貌与微观形

貌的观测分析， 采用失重法计算腐蚀速率的大小以及极化腐蚀电流密度的分析计

算； 研究了碳纳米管的加入量对复合材料铸态抗腐蚀性能的影响， 复合材料中碳

纳米管的分散程度对复合材料抗腐蚀性能的影响， 以及 ＥＣＡＰ 变形工艺对复合材

料抗腐蚀性能的影响， 为深层次开发碳纳米管增强镁基复合材料奠定基础。

△ ７. ２ 碳纳米管加入量对铸态碳纳米管增强镁基复合材料

抗腐蚀性能的影响

７. ２. １ 浸渍实验后宏观形貌及腐蚀速率

在浸渍实验过程中， 当试样放入 ３. ５ｗｔ％ ＮａＣｌ 腐蚀介质中， 立刻就发生反

应， 放出大量的气体， 如图 ７. １ 所示。

图 ７. １ 浸渍实验中的析氢反应

图 ７. ２ 所示为铸态 ＡＺ３１ 合金和不同碳纳米管含量的碳纳米管增强镁基复合

材料在 ３. ５ｗｔ％ ＮａＣｌ 腐蚀介质中静态浸泡 ２４ｈ 前后试样的表面宏观形貌。 浸渍实

验前试样经抛光后表面光滑， 如图 ７. ２ａ 所示。 在浸泡的初始阶段， 由于暴露在
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空气中的镁合金表面会生成一层非连续的氧化膜， ３. ５ｗｔ％ ＮａＣｌ 腐蚀介质中的侵

蚀性 Ｃｌ － 必定会先行扩散到氧化膜的裂纹处而引发腐蚀。 因此， 试样表面到处散

布着少量微小的腐蚀点， 随着腐蚀时间的增长， 逐渐扩展形成较大的腐蚀坑， 腐

蚀面积也进一步扩大。

图 ７. ２ ＡＺ３１ 合金和不同碳纳米管增强镁基复合材料腐蚀前后的表面宏观形貌

（ａ） 腐蚀前 （ｂ） ＡＺ３１ 合金 （ｃ） ０. ５ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料

（ｄ） １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料 （ｅ） １. ５ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料
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对比图 ７. ２ｂ、 ｃ、 ｄ， 可以明显地发现 ＡＺ３１ 合金表面遭受严重破坏， 表面出

现大面积的腐蚀坑。 而碳纳米管增强镁基复合材料表面平整， 仍具有一定的金属

光泽， 腐蚀轻微。 而且， 复合材料试样表面上出现的是点状的腐蚀坑， 腐蚀呈网

状扩展。 ＡＺ３１ 合金明显比加入了碳纳米管的复合材料表面腐蚀严重。
试样在 ３. ５ｗｔ％ ＮａＣｌ 腐蚀介质中静态浸泡 ２４ｈ 后按失重法计算材料的腐蚀速

率， 结果如图 ７. ３ 所示。 随着碳纳米管增强镁基复合材料中碳纳米管含量的增加，
复合材料的平均腐蚀速率逐步降低， 抗腐蚀性能得到明显的改善。 复合材料中当碳

纳米管加入量为 １. ５ｗｔ％ 时， 平均腐蚀速率由 ＡＺ３１ 合金的３. ２０６ ８ｍｇ ／ ｍ２·ｓ降为

１. １０６ ９ｍｇ ／ ｍ２·ｓ。

图 ７. ３ ＡＺ３１ 合金和碳纳米管 ／ 镁基复合材料在 ３. ５ｗｔ％ ＮａＣｌ 介质中浸泡 ２４ｈ 后的腐蚀速率

在浸渍实验过程中， 由于腐蚀介质的不断侵蚀， 材料表面的腐蚀产物不断脱

落。 随着腐蚀时间的增长， 试样的体积将越来越小， 因此试样与腐蚀介质的相对

接触面积就增大， 腐蚀的速率也就会越高。 而在电化学极化试验以及短时间浸泡

过程中， 由于浸泡时间不长， 材料的腐蚀程度没有这么严重， 所以采用长时间浸

渍实验测得的腐蚀速率， 结果会有一定的误差， 往往会比采用其他方法测得的结

果稍微偏大， 但这种方法更能够真实反映出材料腐蚀发展的总体趋势。

７. ２. ２ 腐蚀介质中的 ｐＨ 值变化

图 ７. ４ 所示为 ＡＺ３１ 合金和碳纳米管增强镁基复合材料在 ３. ５ｗｔ％ ＮａＣｌ 腐蚀

介质中浸泡时腐蚀介质 ｐＨ 值随时间的变化曲线。 配制的 ３. ５ｗｔ％ ＮａＣｌ 腐蚀介质

为中性 （ｐＨ 值为 ６. ９５）； 在浸泡的初始阶段腐蚀介质， ｐＨ 值迅速增加； 浸泡 １ｈ

０９  超细晶碳纳米管增强镁基复合材料



后， ｐＨ 值变化显著减慢。 ＡＺ３１ 合金浸泡的腐蚀介质 ｐＨ 值进一步增加， 而复合

材料浸泡的腐蚀介质 ｐＨ 值基本保持稳定。

图 ７. ４ ＡＺ３１ 合金和碳纳米管增强镁基复合材料在 ３. ５ｗｔ％ ＮａＣｌ 介质中浸泡时腐蚀介质

ｐＨ 值随时间的变化曲线

文献［１５８］指出， 镁合金的腐蚀总是从镁基体相开始。 镁基体 （阳极） 与内

部合金相 （阴极） 之间在水溶液中就易发生电化学腐蚀， 使基体金属溶解， 反

应式为：
阳极反应

Ｍｇ － ２ｅ ＝ Ｍｇ２ ＋ （６-１）
阴极反应

２Ｈ２ Ｏ ＋ ２ｅ ＝ Ｈ２ ↑ ＋ ２ＯＨ － （６-２）
腐蚀反应

Ｍｇ２ ＋ ＋ ２ＯＨ － ＝ Ｍｇ （ＯＨ）２ ↓ （６-３）

腐蚀介质 ｐＨ 值会因腐蚀过程不断地产生 ＯＨ － 而上升， 并随腐蚀速率加快

而上升越快。 图 ７. ４ 描述了 ＡＺ３１ 合金和 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料在 ３. ５ｗｔ％
ＮａＣｌ 溶液中浸泡时腐蚀介质溶液 ｐＨ 值随浸泡时间的变化。 由图可以看出， 当

ＡＺ３１ 合金浸泡 １ｈ 后， 腐蚀介质的 ｐＨ 值已经达到 １１， 之后 ｐＨ 值变化变缓， 这

是因为此时腐蚀介质中的 Ｍｇ２ ＋ 已经达到一定浓度， Ｍｇ２ ＋ 与 ＯＨ － 生成 Ｍｇ （ＯＨ）２

沉淀， 并且随着腐蚀过程的进行， 沉淀也不断地产生， 从而使介质的 ｐＨ 值变化

变缓［１５９］ 。 但对于复合材料， 浸泡 １ｈ 后腐蚀介质溶液 ｐＨ 值基本稳定不变， 可见
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它的腐蚀速率远远小于 ＡＺ３１ 合金。

７. ２. ３ 浸渍腐蚀 ２４ｈ 后的复合材料表面微观形貌

图 ７. ５ 所示为 ＡＺ３１ 合金与 １. ５ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基复合材料在 ３. ５ｗｔ％
ＮａＣｌ 腐蚀介质中浸渍 ２４ｈ 后的表面微观形貌低倍 ＳＥＭ 照片。

图 ７. ５ 在 ３. ５ｗｔ％ ＮａＣｌ 腐蚀介质中浸渍 ２４ｈ 后的表面微观形貌低倍 ＳＥＭ 照片：
（ａ） ＡＺ３１ 合金 （ｂ） １. ５ｗｔ％ 碳纳米管复合材料

对比图 ７. ５ａ、 ｂ 两图可以发现， ＡＺ３１ 合金被腐蚀后的试样表面的裂纹明显

多于 １. ５ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基复合材料， 并且裂纹更宽且更深。 分别对图

７. ５ａ、 ｂ 中的裂纹进行放大， 如图 ７. ６ 所示， ＡＺ３１ 合金材料的裂纹处非常干净，

图 ７. ６ 在 ３. ５ｗｔ％ ＮａＣｌ 腐蚀介质中浸渍 ２４ｈ 后的表面微观形貌高倍 ＳＥＭ 照片

（ａ） ＡＺ３１ 合金 （ｂ） １. ５ｗｔ％ 碳纳米管复合材料
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并且裂纹很大， 如图 ７. ６ａ 所示。 而 １. ５ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基复合材料表面裂纹

很小， 并且有许多须状物存在， 如图 ７. ６ｂ 所示。 这些搭接于裂纹之间的须状物

就是典型的碳纳米管形貌。 显然图中的须状物脱开于基体， 并且其外壁紧密包覆

着一层基体合金的碳纳米管。 搭接于裂纹之间的碳纳米管可以起到加固氧化保护

层的作用， 使其不容易开裂并与基体脱落， 保护基体不会被进一步腐蚀， 从而提

高复合材料的抗腐蚀性能。

△ ７. ３ ＥＣＡＰ 变形道次对碳纳米管增强镁基复合材料抗腐

蚀性能的影响

７. ３. １ 浸渍实验后宏观形貌及腐蚀速率

图 ７. ７ 所示为 １. ０ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基复合材料挤压态和经 ＥＣＡＰ 变形不

同道次后在 ３. ５ｗｔ％ ＮａＣｌ 腐蚀介质中静态浸渍 ２４ｈ 前后试样的宏观形貌。
浸渍前试样经抛光后表面光滑， 如图 ７. ７ａ 所示。 对比图 ７. ７ｂ、 ｃ、 ｄ、 ｅ、 ｆ，

可以明显地发现随着 ＥＣＡＰ 变形道次的增加， １. ０ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基复合材

料表面被腐蚀破坏程度越轻。 经 ＥＣＡＰ 变形 ４ 道次后的复合材料表面平整， 仍大

面积保持原有的金属光泽， 腐蚀轻微。 而且， 试样表面上出现的是点状的腐蚀

坑， 腐蚀呈网状扩展。 表面形貌明显好于铸态复合材料， ＥＣＡＰ 变形工艺明显改

善了 １. ０ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基复合材料的抗腐蚀性能。
在 ３. ５ｗｔ％ ＮａＣｌ 腐蚀介质中静态浸泡 ２４ｈ 后按失重法计算平均腐蚀速率， 结

果如图 ７. ８ 所示， 随着 ＥＣＡＰ 变形道次的增加， １. ０ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基复合

材料的腐蚀速率逐步降低， 抗腐蚀性能得到提高。 当 ＥＣＡＰ 变形 ４ 道次后， 平均

腐蚀速率由挤压态 ０. ６０３ ５ｍｇ ／ ｍ２ ·ｓ 降为 ０. ２９６ ３ｍｇ ／ ｍ２ ·ｓ。
随着 ＥＣＡＰ 变形道次的增加， １. ０ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基复合材料中碳纳米

管不断得到分散。 在腐蚀过程中， 基体中均匀分布的碳纳米管可以阻止镁合金表

面氧化层的开裂与脱落， 起到保护基体的作用， 从而使复合材料的抗腐蚀性能得

到不断改善。 此外， ＥＣＡＰ 变形工艺明显细化了 １. ０ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基复合

材料的晶粒组织， 随着 ＥＣＡＰ 变形道次的增加， 复合材料的晶粒越细小。 镁合金

晶粒的细化也可以提高其抗腐蚀性能［１６０］ 。

７. ３. ２ 浸渍腐蚀 ２４ｈ 后的复合材料表面微观形貌

图 ７. ９ 所示为经 ＥＣＡＰ 变形 ４ 道次后 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料在 ３. ５ｗｔ％
ＮａＣｌ 腐蚀介质中腐蚀 ２４ｈ 后的表面微观形貌 ＳＥＭ 照片。
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图 ７. ７ 经 ＥＣＡＰ 变形不同道次后 １. ０ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基复合材料腐蚀前后的宏观形貌

（ａ） 腐蚀前 （ｂ） 挤压态 （ｃ） ＥＣＡＰ 变形 １ 道次 （ｄ） ＥＣＡＰ 变形 ２ 道次

（ｅ） ＥＣＡＰ 变形 ３ 道次 （ ｆ） ＥＣＡＰ 变形 ４ 道次

由图 ７. ９ 可以看出， 经浸渍腐蚀了 ２４ｈ 后的 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料表面

的氧化层裂纹较少， 而且很窄。 这也说明， 复合材料中的碳纳米管可以起到加固

镁合金表面氧化层的作用， 使其表面形成的氧化层不易与基体剥离， 阻止腐蚀介

质不断向基体的侵蚀， 从而提高复合材料的抗腐蚀性能。
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图 ７. ８ 经 ＥＣＡＰ 变形不同道次后 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料

在 ３. ５ｗｔ％ ＮａＣｌ 介质中的腐蚀速率

图 ７. ９ 在 ３. ５ｗｔ％ ＮａＣｌ 腐蚀介质中浸渍 ２４ｈ 后的表面微观形貌

△ ７. ４ 碳纳米管增强镁基复合材料电化学腐蚀

电化学极化曲线测试实验周期短， 易于现场监控， 因而是测定金属材料腐蚀

速率的一种有效的方法。 在相同的实验条件下， 极化曲线上的自腐蚀电位越低，
材料被腐蚀的可能性及腐蚀倾向性越大； 而腐蚀电流密度 ｉｃｏｒｒ越大， 则材料的腐

蚀速率越高， 抗腐蚀性能就越差。 腐蚀倾向性大的不一定腐蚀速率就高， 材料在

特定腐蚀条件下实际抗腐蚀性能的好坏主要是决定于其腐蚀速率的大小。
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７. ４. １ 铸态条件下碳纳米管增强镁基复合材料的电化学腐蚀

图 ７. １０ 所示为铸态 ＡＺ３１ 合金和 １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ、 １. ５ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材

料在 ３. ５ｗｔ％ ＮａＣｌ 腐蚀介质中的电极化曲线。 由图 ７. １０ 可知， ＡＺ３１ 合金的自腐

蚀电位 Ｅｃｏｒｒ与复合材料相比变化不大。 在 ＡＺ３１ 合金中添加碳纳米管后， 复合材

料的自腐蚀电位 Ｅｃｏｒｒ并没有明显地向正方向移动。 这说明复合材料中碳纳米管的

加入并没有降低其腐蚀倾向性， 从而达到提高复合材料抗腐蚀性能的目的。
但从图 ７. １０ 的极化曲线也可以看出， １. ５ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料具有最小的

腐蚀电流密度 ｉｃｏｒｒ。 从图中还可以看出， 三条曲线的阴极极化分支极为相似， 而

阳极极化分支差别较大， 而且复合材料中碳纳米管的加入量越多， 其自腐蚀电流

密度 ｉｃｏｒｒ越小， 这说明复合材料与 ＡＺ３１ 合金相比， 其阳极过程受到了明显的

抑制。

图 ７. １０ 铸态 ＡＺ３１ 合金与不同复合材料在 ３. ５ｗｔ％

ＮａＣｌ 腐蚀介质中的电极化曲线

采用弱化区三点法对极化曲线进行解析可以求出腐蚀电流密度 ｉｃｏｒｒ。 在自腐

蚀电位 Ｅｃｏｒｒ附近选择一个电位差 ΔＥ ＝ ２０ｍＶ， 测出三个数据点的电流分别为

ｉＡ，ΔＥ、 ｉＡ，２ΔＥ、 ｉＣ， － ２ΔＥ。 由于是弱极化区， 可以直接利用电化学极化控制下金属

腐蚀速率的基本动力学方程式———式 （７-４） 和式 （７-５） 写出三个相关数据点

的电流 ｉＡ，ΔＥ、 ｉＡ，２ΔＥ、 ｉＣ， － ２ΔＥ的表达式 （７-６）、 （７-７）、 （７-８） ［１６１］ 。

ｉＡ外 ＝ ｉｃｏｒｒ ｅｘｐ ２. ３ΔＥＡＰ
ｂＡ

æ

è
ç

ö

ø
÷－ ｅｘｐ －

２. ３ΔＥＡＰ
ｂＣ

æ

è
ç

ö

ø
÷{ } （７-４）
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ｉＣ外 ＝ ｉｃｏｒｒ ｅｘｐ －
２. ３ΔＥＣＰ

ｂＣ
æ

è
ç

ö

ø
÷－ ｅｘｐ ２. ３ΔＥＣＰ

ｂＡ
æ

è
ç

ö

ø
÷{ } （７-５）

ｉＡ，ΔＥ ＝ ｉｃｏｒｒ ｅｘｐ ２. ３ΔＥ
ｂＡ

( ) － ｅｘｐ － ２. ３ΔＥ
ｂＣ

( ){ } （７-６）

ｉＡ，２ΔＥ ＝ ｉｃｏｒｒ ｅｘｐ ４. ６ΔＥ
ｂＡ

( ) － ｅｘｐ － ４. ６ΔＥ
ｂＣ

( ){ } （７-７）

ｉＣ，－２ΔＥ ＝ ｉｃｏｒｒ ｅｘｐ － ４. ６ΔＥ
ｂＣ

( ) － ｅｘｐ ４. ６ΔＥ
ｂＡ

( ){ } （７-８）

令 ｕ ＝ ｅｘｐ ２. ３ΔＥ
ｂＡ

( ) （７-９）

ｖ ＝ ｅｘｐ － ２. ３ΔＥ
ｂＣ

( ) （７-１０）

则有 ｉＡ，ΔＥ ＝ ｉｃｏｒｒ（ｕ － ｖ） （７-１１）

ｉＡ，２ΔＥ ＝ ｉｃｏｒｒ（ｕ２ － ｖ２ ） （７-１２）

ｉＣ，－２ΔＥ ＝ ｉｃｏｒｒ（ｖ －２ － ｕ －２ ） （７-１３）
由以上式 （７-１１）、 式 （７-１２）、 式 （７-１３） 三式联立， 可得

ｒ１ ＝
ｉＡ，２ΔＥ
ｉＣ，－２ΔＥ

＝ ｕ２ ｖ２ （７-１４）

ｒ２ ＝
ｉＡ，２ΔＥ
ｉＡ，ΔＥ

＝ ｕ ＋ ｖ （７-１５）

由式 （７-１１）、 式 （７-１２）， 可得两个一元二次方程

ｕ２ － ｒ２ｕ － ｒ１ ＝ ０ （７-１６）

ｖ２ － ｒ２ ｖ － ｒ１ ＝ ０ （７-１７）
由 ｕ、 ｖ 的定义可知， ｕ ＞ １， ｖ ＜ １， 则

ｕ ＝ １
２ ｒ２ ＋ ｒ２

２ ＋ ４ ｒ１
( ) （７-１８）

ｖ ＝ １
２ ｒ２ － ｒ２

２ ＋ ４ ｒ１
( ) （７-１９）

将式 （７-１１）、 式 （７-１２） 代入式 （７-１１）， 可得出腐蚀电流密度 ｉｃｏｒｒ

ｉｃｏｒｒ ＝
ｉＡ，ΔＥ
ｕ － ｖ ＝

ｉＡ，ΔＥ

ｒ２
２ ＋ ４ ｒ１

（７-２０）

根据以上公式的推导， 测量一组数据就可计算出腐蚀电流密度 ｉｃｏｒｒ。 由电化

学极化曲线测试实验数据， 按照公式 （７-２０） 将图 ７. １０ 中三种材料的腐蚀电流

密度 ｉｃｏｒｒ计算所得结果见表 ７. １。
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表 ７. １ 铸态 ＡＺ３１ 合金与碳纳米管增强镁基复合材料在 ３. ５ｗｔ％ＮａＣｌ

腐蚀介质中的自腐蚀电位与腐蚀电流密度值

试样 自腐蚀电位 Ｅｃｏｒｒ （Ｖ） 腐蚀电流 ｉｃｏｒｒ （μＡ ／ ｃｍ２ ）

ＡＺ３１ 合金 － １. ６３ ５. ２７９

１. ０ｗｔ％ 碳纳米管复合材料 － １. ６０ ３. １２３

１. ５ｗｔ％ 碳纳米管复合材料 － １. ６８ ２. ９９４

随着碳纳米管加入量的增加， ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料腐蚀电流密度 ｉｃｏｒｒ

明显减小。 １. ５ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料的腐蚀电流密度 ｉｃｏｒｒ 由 ＡＺ３１ 合金的

５. ２７９μＡ ／ ｃｍ２ 减小到 ２. ９９４μＡ ／ ｃｍ２ ， 说明 ＡＺ３１ 合金在 ３. ５ｗｔ ％ ＮａＣｌ 溶液中耐

蚀性不如加入了碳纳米管的 ＭＷＣＮＴｓ 增强镁基复合材料。 并且， 随着复合材料

中碳纳米管的加入量增多， 复合材料的抗腐蚀性能越好。 这一结果与浸渍实验利

用失重法测得腐蚀速度的变化趋势相一致。

７. ４. ２ ＥＣＡＰ 变形后碳纳米管增强镁基复合材料的电化学腐蚀

图 ７. １１ 所示为经 ＥＣＡＰ 变形不同道次后的 １. ０ｗｔ％ 碳纳米管复合材料在

３. ５ｗｔ％ ＮａＣｌ 腐蚀介质中的电位极化曲线。 由图 ７. １１ 的极化曲线可以清楚地看出，
随着 ＥＣＡＰ 变形道次的增加， １. ０ｗｔ％ ＭＷＣＮＴｓ 复合材料的自腐蚀电位 Ｅｃｏｒｒ发生明

显的正移。 ＥＣＡＰ 变形 ４ 道次后复合材料的自腐蚀电位 Ｅｃｏｒｒ由挤压态的 － １. ５８Ｖ 提

高到 － １. ０８Ｖ。 复合材料的自腐蚀电位 Ｅｃｏｒｒ向正方向移动， 这就说明复合材料经

ＥＣＡＰ 变形后使得其阳极反应过程受到阻碍。 而镁及镁合金的电化

图 ７. １１ 不同 ＥＣＡＰ 变形道次后 １. ０ｗｔ％ 碳纳米管复合材料在

３. ５ｗｔ％ ＮａＣｌ 腐蚀介质中的电极化曲线
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学腐蚀都是阳极的腐蚀反应， 复合材料自腐蚀电位 Ｅｃｏｒｒ的正移就有益于降低其腐

蚀倾向性， 从而达到提高复合材料抗腐蚀性能的目的。
由电化学极化曲线测试实验数据， 采用弱化区三点法按照公式 （７-２０） 将

图 ７. １１ 中的三种材料的腐蚀电流密度 ｉｃｏｒｒ进行解析计算， 所得结果见表 ７. ２。
表 ７. ２ 经 ＥＣＡＰ 变形不同道次的 １. ０ｗｔ％碳纳米管复合材料在 ３. ５ｗｔ％ＮａＣｌ

腐蚀介质中的自腐蚀电位和腐蚀电流密度值

试样 自腐蚀电位 Ｅｃｏｒｒ （Ｖ） 腐蚀电流 ｉｃｏｒｒ （μＡ ／ ｃｍ２ ）

ＥＣＡＰ 变形 ０ 道次 － １. ５８ ３. ３６３

ＥＣＡＰ 变形 １ 道次 － １. ４７ ２. ８３７

ＥＣＡＰ 变形 ４ 道次 － １. ０８ ２. ２６９

随着 ＥＣＡＰ 变形道次的增加， 碳纳米管增强镁基复合材料的腐蚀电流密度

ｉｃｏｒｒ逐渐降低。 经过 ＥＣＡＰ 变形 ４ 道次后， 复合材料的腐蚀电流密度 ｉｃｏｒｒ由 ＥＣＡＰ

变形前的 ３. ３６３μＡ ／ ｃｍ２ 减小到 ２. ２６９μＡ ／ ｃｍ２ 。 通过 ＥＣＡＰ 变形， 可以有效地改

善复合材料的组织结构， 同时可以进一步提高复合材料中碳纳米管的分散程度，
从而使其抗腐蚀性能得到明显改善。 这一结果同浸渍实验时利用失重法测得腐蚀

速率的变化趋势大致相同。

△ ７. ５ 碳纳米管增强镁基复合材料抗腐蚀机理分析

由于镁合金自身较高的化学活性， 在大气环境中镁合金表面会形成一层氧化

膜薄膜， 使基体金属实际上处于覆膜保护状态。 但镁合金表面形成的这层氧化膜

（ＭｇＯ）， 其致密系数 （ＰＢ 比） α ＝ ０. ８４。 由于 α ＜ １， 所以氧化膜不致密， 容易

开裂。 在浸渍实验的浸泡初期， 由于腐蚀介质中 Ｃｌ － 的侵蚀作用， 首先在这些氧

化膜的微小裂纹处引发腐蚀， 破坏表面形成的保护膜， 腐蚀介质不断向镁基体界

面渗透。
在镁合金的腐蚀过程中还伴随着大量氢气的析出， 由于吸附在腐蚀活性点和

向腐蚀介质溶液中不断扩散的微小氢气泡必将阻碍 Ｃｌ － 向活性点的移动， 从而导

致在活性点周边地区 Ｃｌ － 的富集， 引发新的腐蚀活性点； 另外， 氢气泡的形成、
富集和扩散必将导致腐蚀产物膜结构的疏松， 降低其与镁合金基体的结合力， 并

最终引发局部腐蚀产物膜与基体的脱落。 随着腐蚀的进一步发展， 腐蚀界面面积

增大， 同时由于腐蚀介质环境和氢气对腐蚀产物膜结构的破坏作用， 腐蚀产物膜

发生与基体大面积的剥离现象， 腐蚀产物膜大面积剥离后形成了新的腐蚀活性界
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面， 导致侵蚀性 Ｃｌ － 不断向破裂处扩散并发生产物膜的修复作用 （新的腐蚀产物

膜形成）， 所以， 在镁合金的整个腐蚀过程中重复地发生上述腐蚀产物膜生长、
局部剥离和大面积剥离的现象。 镁合金抗腐蚀性能差正是由于在腐蚀介质的作用

下， 其表面形成的氧化层会产生开裂并容易与基体脱落。 这样表面氧化层就不能

够起到对基体的保护作用。
由以上实验结果可以得出， 碳纳米管在碳纳米管增强镁基复合材料中能起到

明显的抗腐蚀作用。 并且， 随着复合材料中碳纳米管的加入量越多、 越分散， 复

合材料的抗腐蚀性能就越好。 图 ７. １２ 所示为 １. ０ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基复合材料

腐蚀前的表面形貌 ＳＥＭ 照片。 由图中可以清楚地看到， 碳纳米管呈网状均匀分

布在复合材料的表面。

图 ７. １２ １. ０ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基复合材料腐蚀前的表面形貌 ＳＥＭ 照片

碳纳米管增强镁基复合材料的抗腐蚀机理可以用图 ７. １３ 来进行分析。 首先，
碳纳米管是一种耐腐蚀的材料， 并且与水的浸润性极差， 当复合材料的表面呈网

状均匀分布着大量的碳纳米管时， 必将降低基体与水的浸润性， 从而提高复合材

料的抗腐蚀性能； 其次， 均匀分散在复合材料中的碳纳米管由于如图 ７. １３ 所示

搭接于氧化层的裂纹之间、 氧化层与基体之间， 从而可以阻碍复合材料的表面氧

化层产生更多的裂缝并起到加固氧化层的作用。 碳纳米管在镁合金中与基体间界

面结合紧密也将阻碍复合材料的表面氧化层与基体脱落， 从而阻碍了腐蚀介质向

基体渗透， 延缓了复合材料的进一步腐蚀， 提高其抗腐蚀性能。
此外， 由于 ＡＺ３１ 镁合金在非平衡凝固条件下， 合金元素 Ａｌ 参与构成的微
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图 ７. １３ 碳纳米管增强镁基复合材料的抗腐蚀原理

观组织结构包括作为合金主体的 α 基相和含量最大也最重要的第二相———β 相

（Ｍｇ１７ Ａｌ１２ ）。 镁合金的腐蚀主要是其 α 基相的腐蚀， 而 β 相的增多则有利于该相

的均匀、 连续分布， 使 β 相能够更好地发挥对 α 基相腐蚀的阻碍作用， 这也将

有利于镁合金抗腐蚀性能的提高［１６２ － １６５］ 。 在铸态条件下， 随着碳纳米管加入量

的增加， 碳纳米管增强镁基复合材料晶粒组织更为细小 （如图 ４. １ 中的微观金

相组织照片所示）， 细晶粒的微观组织结构存在更多的晶界， 而晶界处的碳纳米

管和 β 相 （Ｍｇ１７ Ａｌ１２ ） 的分布又较高， 从而起到了阻碍 α 基相阳极腐蚀发展的作

用， 从而提高复合材料的抗腐蚀性能。 经过 ＥＣＡＰ 变形后的碳纳米管增强镁基复

合材料晶粒组织得到显著的细化， 镁合金晶粒组织的细化能有效提高其抗腐蚀性

能［ １６６ ］ 。 随着 ＥＣＡＰ 变形道次的增加， 复合材料中的碳纳米管也得到进一步的分

散， 从而使其抗腐蚀性能也得到进一步的提高。

△ ７. ６ 本章小结

本章主要对铸态和经 ＥＣＡＰ 变形不同道次后的碳纳米管增强镁基复合材料在

３. ５ｗｔ％ ＮａＣｌ 腐蚀介质中进行了 ２４ｈ 静态浸渍实验和电化学极化曲线测试， 按失

重法和弱化区三点法计算腐蚀速率与腐蚀电流密度 ｉｃｏｒｒ， 并利用扫描电子显微镜

（ＳＥＭ） 对腐蚀后的试样表面形貌进行了观察分析。 建立了碳纳米管增强镁基复

合材料的抗腐蚀模型进行了抗腐蚀机理分析。 初步研究了碳纳米管的加入量对铸

态碳纳米管增强镁基复合材料抗腐蚀性能的影响， ＥＣＡＰ 变形道次对碳纳米管增
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强镁基复合材料抗腐蚀性能的影响， 以及复合材料中碳纳米管的分散程度对其抗

腐蚀性能的影响。 主要得出如下结论：
１） 铸态条件下， ＡＺ３１ 镁合金中由于碳纳米管的加入， 能明显提高复合材

料的抗腐蚀性能。 随着碳纳米管加入量的增加， 复合材料的抗腐蚀性能越好。 复

合材料中， 当碳纳米管加入量为 １. ５ｗｔ％ 时， 在 ３. ５ｗｔ％ ＮａＣｌ 腐蚀介质中浸泡 ２４ｈ
的平均腐蚀速率由 ＡＺ３１ 合金的 ３. ２０６ ８ｍｇ ／ ｍ２ ·ｓ 降为 １. １０６ ９ｍｇ ／ ｍ２ ·ｓ。 电极化

曲线测试的腐蚀电流密度 ｉｃｏｒｒ由 ＡＺ３１ 合金的 ５. ２７９μＡ ／ ｃｍ２减小到 ２. ９９４μＡ ／ ｃｍ２ 。
２） １. ０ｗｔ％ 碳纳米管增强镁基复合材料随着 ＥＣＡＰ 变形道次的增加， 复合材

料的抗腐蚀性能不断高。 经 ＥＣＡＰ 变形 ４ 道次后， 在 ３. ５ｗｔ％ ＮａＣｌ 腐蚀介质中浸

泡 ２４ｈ 的平均腐蚀速率由挤压态的 ０. ６０３ ５ｍｇ ／ ｍ２ ·ｓ 降为 ０. ２９６ ３ｍｇ ／ ｍ２ ·ｓ。 电

极化曲线测试的腐蚀电流密度 ｉｃｏｒｒ 由 ＥＣＡＰ 变形前 ３. ３６３μＡ ／ ｃｍ２ 减小到

２. ２６９μＡ ／ ｃｍ２ 。
３） 呈网状均匀分散于碳纳米管增强镁基复合材料中的碳纳米管能起到阻碍

复合材料的表面氧化层产生裂缝和加固氧化层的作用； 同时， 碳纳米管在镁合金

中与基体间界面结合紧密也阻碍了复合材料的表面氧化层与基体脱落， 从而延缓

了复合材料的进一步氧化， 提高其抗腐蚀性能。 并且， 随着复合材料中碳纳米管

的加入量越多、 越分散， 复合材料的抗腐蚀性能就越好。
４） 铸态条件下， 随着碳纳米管含量的提高， 碳纳米管增强镁基复合材料晶

粒组织更为细小， 细晶粒的微观组织结构存在较多的晶界， 而晶界处的碳纳米管

和 β － （Ｍｇ１７ Ａｌ１２ ）相的分布又较高， 起到了阻碍腐蚀发展的作用。 经过 ＥＣＡＰ 变

形后的碳纳米管增强镁基复合材料组织结构进一步得到改善， 碳纳米管也得到进

一步的分散， 从而使其抗腐蚀性能也得到进一步的提高。
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本书首先制备了碳纳米管孕育块， 再采用碳纳米管孕育块铸造法制备了碳纳

米管增强镁基复合材料； 利用 ＥＣＡＰ 变形工艺对碳纳米管增强镁基复合材料进行

了深度塑性变形； 对不同状态下的碳纳米管增强镁基复合材料在 ３. ５ｗｔ％ ＮａＣｌ 腐
蚀介质中进行了静态浸渍实验和电化学腐蚀性能测试。 采用金相显微镜分析以及

室温拉伸力学性能测试， 研究了碳纳米管的加入量对碳纳米管增强镁基复合材料

的显微组织和力学性能的影响， ＥＣＡＰ 变形工艺对碳纳米管增强镁基复合材料的

晶粒细化及力学性能的影响规律； 利用扫描电子显微镜 （ ＳＥＭ） 和原子力显微

镜 （ＡＦＭ） 从不同尺度分析了不同状态的碳纳米管增强镁基复合材料中增强相

与基体间的界面结合、 拉伸断口形貌以及腐蚀表面形貌。 探讨了碳纳米管对镁合

金基体的增强机理， ＥＣＡＰ 变形过程中碳纳米管增强镁基复合材料的晶粒细化机

制， 以及碳纳米管对复合材料的抗腐蚀性能机理。 采用 Ｘ 射线衍射技术分析了

ＥＣＡＰ 变形过程中碳纳米管增强镁基复合材料的织构演变， 讨论了织构演变对复

合材料的力学性能影响。 得出以下主要结论：
１） 在制备碳纳米管孕育块的过程中， 分散球磨处理时间与碳纳米管的加入

量是影响孕育块中碳纳米管分散性的重要因素。 随着分散球磨处理时间越长， 孕

育块中的碳纳米管分散性越好； 随着碳纳米管的加入量越多， 分散越困难， 团聚

越明显。 当碳纳米管加入量 ｘ ＝ １. ０， 分散低速球磨处理时间 ｔ ＝ １６ｈ 后， 碳纳米

管嵌入到 Ａｌ 粉中， 并且不会与 Ａｌ 粉和 Ｚｎ 粉发生反应而受损耗， 压制成孕育块

后碳纳米管与 Ａｌ、 Ｚｎ 等粉末界面结合紧密且分散均匀。
２） 采用碳纳米管孕育块铸造法能将碳纳米管有效地加入到镁合金基体中且

分散良好。 碳纳米管在孕育块制备工艺与熔炼工艺中， 都不与 Ａｌ、 Ｚｎ 等金属发



生界面反应， 并且孕育块中碳纳米管的分散程度也直接影响到复合材料中的分散

性。 复合材料中大部分碳纳米管分布在晶界处的离异共晶 β － Ａｌ１２ Ｍｇ１７相和二次

β － Ａｌ１２ Ｍｇ１７相中， 不仅起到细化晶粒作用， 还对晶界和晶粒之间起相互搭接和

强化作用。 但是复合材料中碳纳米管加入量过多， 容易在晶界处形成团聚， 这将

影响复合增强效果。
３） 铸态碳纳米管增强镁基复合材料室温力学性能基本上随着碳纳米管加入

量的增大而提高。 当碳纳米管加入量为 １. ０ｗｔ％ 时， 碳纳米管增强镁基复合材料

铸态试样的抗拉强度、 延伸率和显微硬度同时出现峰值， 使复合材料获得高强度

时还能获得更高的延伸率。 但是纳米材料具有较强的表面效应， 碳纳米管的过量

加入容易导致其大量团聚， 形成微观空隙的生成源， 从而影响复合效果， 导致复

合材料的力学性能降低。 而复合材料的弹性模量随着碳纳米管含量的增加也得到

明显提高， 当碳纳米管加入量达到 １. ５ｗｔ％ 时， 复合材料的弹性模量达到

６８. ３２ＧＰａ， 比 ＡＺ３１ 合金提高近 ５６. ４５％ 。
４） 铸态条件下， 碳纳米管的加入使碳纳米管增强镁基复合材料的断裂韧性

得到加强、 力学性能得到提高， 其断口形貌转向准解理断裂， 表现出韧性断裂的

特征。 复合材料中碳纳米管呈网状分布于 ＡＺ３１ 基体组织中， 在复合材料拉伸变

形时承载了较大的变形抗力， 导致碳纳米管的一端从基体中抽出， 而另一端仍镶

嵌于基体中， 表现出很好的分散性和良好的界面结合效果， 但当复合材料中碳纳

米管加入量过多， 则极易形成团聚， 从而降低复合材料的综合力学性能。
５） 碳纳米管增强镁基复合材料经 ＥＣＡＰ 变形后， 复合材料晶粒组织明显细

化。 在 ２３０℃采用模角为 ９０°的模具按 ＢＣ变形路径 ＥＣＡＰ 变形 ４ 道次后可以得到

均匀、 细小、 平均晶粒尺寸达到约 ２μｍ 的超细晶复合材料。 由于晶粒细小且形

成大量的大角度晶界， 在室温拉伸时发生晶界滑移现象， 由于晶界的滑移， 使得

复合材料变形抗力降低， 从而出现 ＥＣＡＰ 变形后复合材料延伸率随着晶粒的细化

而提高， 但复合材料的抗拉强度随晶粒的细化而有所降低的反 Ｈａｌｌ － Ｐｅｔｃｈ 关系

现象。
６） 经 ＥＣＡＰ 变形后的碳纳米管增强镁基复合材料的室温力学性能受复合材

料中碳纳米管的分散程度、 晶粒组织大小、 织构分布和晶界结构等因素的综合影

响。 随着 ＥＣＡＰ 变形的进行， 在纯剪切应力的作用下复合材料中碳纳米管的分布

越来越分散均匀， 晶粒组织明显细化， 织构分布进一步优化， 复合材料的延伸率

明显得到提高。
７） ＡＺ３１ 镁合金中由于碳纳米管的加入能明显提高材料的抗腐蚀性能。 铸

态碳纳米管增强镁基复合材料中， 当碳纳米管含量为 １. ５ｗｔ％ 时， 在 ３. ５ｗｔ％

４０１  超细晶碳纳米管增强镁基复合材料



ＮａＣｌ 腐蚀介质中浸泡 ２４ｈ 的平均腐蚀速率由 ＡＺ３１ 镁合金的 ３. ２０６ ８ｍｇ ／ ｍ２ ·ｓ 降

为 １. １０６ ９ｍｇ ／ ｍ２ ·ｓ。 分散于复合材料中的碳纳米管能起到阻碍复合材料的表面

氧化层产生裂缝和加固氧化层的作用； 同时， 碳纳米管在镁合金中与基体间界面

结合紧密也阻碍复合材料的表面氧化层与基体脱落， 从而延缓了复合材料的进一

步氧化， 提高其抗腐蚀性能。 此外， 铸态碳纳米管增强镁基复合材料随着碳纳米

管含量的提高， 复合材料晶粒更为细小， 细晶粒的微观组织结构存在较多的晶

界， 而晶界处的碳纳米管和 β 相 （Ｍｇ１７ Ａｌ１２ ） 的分布又较高， 起到了阻碍腐蚀发

展的作用。
８） 经 ＥＣＡＰ 变形后的碳纳米管增强镁基复合材料的抗腐蚀性能比铸态复合

材料得到更明显的提高， 除晶粒细化之处， 随着 ＥＣＡＰ 变形道次的增加， 复合材

料中碳纳米管增强相的均匀分散程度的提高是主要原因。 经 ＥＣＡＰ 变形 ４ 道次

后， 在 ３. ５ｗｔ％ ＮａＣｌ 腐蚀介质中浸泡 ２４ｈ 的复合材料平均腐蚀速率由挤压态的

０. ６０３ ５ｍｇ ／ ｍ２ ·ｓ 降为 ０. ２９６ ３ｍｇ ／ ｍ２ ·ｓ。
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