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暋暋[摘暋要]暋综述了近年来国内外镁合金表面PVD技术制备的膜层对其耐蚀性的影响研究,提出:PVD膜层

能够降低镁合金的腐蚀电流,提高其耐蚀性;造成膜层失效的主要原因是由于膜层中存在的微孔等结构缺陷充当

了腐蚀通道;通过膜层体系的结构设计、制备工艺参数优化等方法,可降低膜层结构缺陷、提高膜基体系耐蚀性。
[关键词]暋镁合金;物理气相沉积;表面防护;表面改性;膜层

[中图分类号]TG14;TG115.25暋 暋 暋 [文献标识码]A 暋 暋 暋 [文章编号]1001灢3660(2010)04灢0094灢05

ApplicationandDevelopmentTrendofPVD
ontheFiledofMagnesiumAlloySurfaceProtection
WANGYan灢feng,LIZheng灢xian,DUJi灢hong,WANGBao灢yun

(NorthwestInstituteforNonferrousMetalResearch,Xi暞an710016,China)
[Abstract]暋ThisarticlemakesacomprehensivesummaryabouttheresearchofPVDcoatingsonthecorrosionre灢

sistanceofmagnesiumalloyathomeandabroadinrecentyears,andputforwardthat:PVDcoatingscanimprovemag灢
nesiumalloy暞scorrosionresistancebyreducingthecorrosioncurrent;Themaincauseofcoating暞sinvalidationisdueto
thestructuraldefectssuchasporesinthecoatingsactingasacorrosionchannel;Thecorrosionresistanceofcoating/sub灢
stratesystemcanbeenhancedbyminimizingthesedefectsthroughcoating暞sstructuraldesign,processparameters暞op灢
timizationandsoon.

[Keywords]暋 magnesiumalloy;PVD;surfaceprotection;surfacemodification;coatings

[收稿日期]2010灢05灢19;[修回日期]2010灢06灢24
[作者简介]王彦峰(1983-),男,河南南阳人,硕士,工程师,主要研究方向为稀有金属表面处理。

暋暋镁合金材料的耐蚀性很差,严重阻碍了其广泛的

工业应用。表面改性技术利用膜层在基体和外界环境

之间形成的屏障,抑制和缓解基体材料的腐蚀,已成为

镁合金结构材料防护最有效、最简便的防护技术。目

前,几乎所有的表面处理方法都在镁合金上作过尝试,
但都存在着不尽如人意的地方。例如,电化学镀涂层

与基体的结合力差,容易剥落,而且对环境的危害较

大,废弃物处理成本高;阳极氧化技术制备的膜层疏

松、多孔,必须进行封闭处理后才能使用[1]。
物理气相沉积技术(PVD)却不存在这些缺点,不

仅不会改变基体的力学性能和尺寸精度,工艺中基本

不产生有害废气,而且随着PVD技术、工艺和设备水

平的发展,有效提高了膜层与基体的结合强度,制备的

膜层致密度高,可沉积的膜层种类丰富。同时,由于沉

积层薄,又可方便地控制多个工艺参数,容易获得单晶、
多晶、非晶、多层以及纳米复合多层结构膜层,结构设计

性很强,可以为镁合金的防护提供更多的选择方案。

1暋镁合金表面PVD膜层的研究进展

PVD膜层多数是在低温等离子体条件下获得的,
沉积层被电离、激发为离子、高能中性原子,使得沉积

层的组织细密、与基体结合良好。相比于镁合金自身

在大气中表面所形成的疏松、多孔的氢氧化物膜层来

讲,PVD膜层可大大提高其表面性能,增强耐蚀性。
目前,相关PVD膜层制备、性能表征以及在镁合金基

体上的耐蚀性能研究主要集中于以下几个方面。

1.1暋纯金属单质膜层
目前,镁合金基体表面制备的金属单质膜层能够

提高基体的耐蚀性已获得了广泛的共识,其耐蚀性机

理可以分为两种:一类是依靠纯金属原子或离子的注

入并与基体相互反应生成耐蚀性产物,提高耐蚀性;或
者依靠金属单质自身的自钝化机理,在基体表面形成

耐蚀性防护膜层。例如,在镁合金表面制备金属铝膜

层,依靠金属铝能在自身表面快速生成一层致密的
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Al2O3 膜层,产生自钝化现象,保护内部的镁基体不受

腐蚀性介质的破坏。

WangXue灢min等人[2]研究了钽离子注入 AZ31
镁合金表面的耐蚀性。研究发现,当钽离子的注入量

达到5暳1016个/cm2 时,AZ31镁合金的耐蚀性最佳。
经过3.5% (质量分数,后同)NaCl溶液2h的浸渍试

验发现,该工艺制备的钽离子注入 AZ31膜基体系仅

在膜层的边缘出现了少许的点蚀现象,而膜层的大部

分区域仍保持完好,而没有经过钽离子注入的 AZ31
镁合金出现了大面积的腐蚀现象,如图1所示。

图1暋钽离子注入前后 AZ31镁合金腐蚀状况

Fig.1CorrosionofAZ31beforeandafterTaionsimplanted

通过成分与结构分析发现,钽离子注入的 AZ31
镁合金表面可分为两层,外层主要由致密的 MgO 组

成,而内层则由新生成的 Ta2Al相组成。这种结构与

钽离子的注入效应密切相关。一方面,由于离子注入

产生的离子辐射及表面氧化混合效应[3],使得基体表

面能够产生致密的 MgO 膜层,轰击密度越高,致密氧

化层就越厚。正如 Yamamoto及 Tsubakino所研究

的一样,致密的 MgO 膜层阻止了镁合金基体的表面

腐蚀[4]。然而过高的轰击密度反而会降低体系的腐蚀

抗力[5],这主要是由于过高的离子轰击密度会引起氧

化物膜层点阵原子的混乱程度加剧,从而提高氧化物

膜层的电导率,导致电化学腐蚀的产生[6-7]。因此,钽
离子的轰击密度存在着一个最优的范围。另一方面,
注入的钽离子与基体中的 Al反应生成 Ta2Al[8]化合

物,它能够进一步阻碍基体中镁原子的扩散与分解,而
且即使其它元素融入腐蚀溶液,钽并不会发生类似反

应,所生成的 Ta2Al相仍然具有保护作用[9]。
高能粒子的注入一方面利用粒子辐射与表面氧化

混合效应使镁合金基体表面发生氧化,同时注入粒子

进一步轰击所生成的氧化层,使得其更加致密;另一方

面,高能注入粒子与镁合金基体进一步相互作用,生成

具有高耐蚀性的反应产物,进一步提高基体的耐蚀性。

WuGuo灢song等[10]采用磁控溅射在镁合金 AZ31
表面制备的金属铝层也相应提高了基体的耐腐蚀性。
经过3.5% NaCl溶液浸渍之后,金属 Al膜层将基体

本身的55.24毺A/cm2 腐蚀电流密度降低至7毺A/

cm2,抗腐蚀性能大大提高。但是由于铝是一种两性

金属,随着浸渍时间的延长,金属铝也就慢慢地被腐

蚀,膜层的保护作用也就相应减弱。
另一类就是在镁合金基体表面制备纯金属镁膜

层[11-12],通过在镁合金基体表面区域的局部的净化、
提纯,降低由于杂质元素与基体腐蚀电位不同引起的

电偶腐蚀,提高镁合金基体的耐蚀性。

C.Blawert等人[11]分别采用磁控溅射、离子束溅

射和真空电弧沉积的方法制备了纯镁膜层。分析检测

表明,采用磁控溅射以及离子束辅助溅射制备的膜层

能够清晰地看到镁的六方结构,而真空电弧沉积的纯

镁膜层晶粒更细小,结构更加致密,如图2所示。这种

有区别的显微组织结构势必会引起膜层耐蚀性的差

异。

图2暋不同PVD工艺制备的纯镁膜层表面形貌

Fig.2Surfacemorphologyofcp灢Mgfilmsdeposited
bydifferentPVDprocesses

计算表明,3种纯镁膜层均能够将铸造态金属镁

的腐蚀电位提高将近250mV,从而基体的耐蚀性得到

增强,值得注意的是,它们的自腐蚀速率也有很大的差

别。磁控溅射与离子束辅助溅射制备的纯镁膜层其腐

蚀速率差别不大,分别为260毺m/a和293毺m/a,而真

空电弧沉积制备的纯镁膜层的腐蚀速率只有144毺m/

a。这就表明表面沉积膜层的晶粒细化程度越高,膜层

本身的结构也就越致密,耐蚀性也就相应越好。

1.2暋陶瓷膜层
一般来讲,在中性或者酸性腐蚀介质中,陶瓷均呈

现出比镁合金基体高得多的化学惰性。如果能够在镁

及镁合金基体表面通过表面改性沉积一层致密的陶瓷

膜层,无疑会大大提高基体的腐蚀电位,提高耐蚀性。
目前,国内外研究人员已经在镁合金基体表面制备了

TiN[13],AlN,CrN[14]以及 Al2O3 陶瓷膜层[15],并获得
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了较好的耐蚀性能。

ZhouCheng灢hou等人[15]采用双辉等离子溅射技

术制备的 Al2O3 陶瓷膜层,在 AZ31镁合金表面获得

了较好的耐蚀性能。相对于 AZ31 镁合金基体,在

3.5%的 NaCl溶液中,Al2O3 膜层的腐蚀电位只有基

体的1/2,腐蚀电流密度也低了3个数量级,体系的极

化阻抗更是比基体高了将近600倍,并且极化曲线显

示在很宽的电压范围内膜层均呈现出钝化状态,如图

3所示,这就会大大提高镁合金基体的耐蚀性。然而,
膜层中存在的不可避免的气孔等结构缺陷却成为腐蚀

介质腐蚀基体的通道,并最终引起基体的腐蚀。

图3暋Al2O3 膜层与 AZ31镁合金的极化曲线

Fig.3PolarizationcurvesofAl2O3coatingandAZ31Mgalloy

HikmetAltun等人[16]研究了直流磁控溅射制备

的 AlN膜层对不同镁合金基体耐蚀性能的影响。研

究表明,膜层均能不同程度地提高基体的耐蚀性,效果

最明显的就是 AZ91镁合金。基体在浓度为0.6mol/

L的 NaCl溶液中出现了钝化现象,钝化区可以扩大到

-700mV。造成不同膜基体系耐蚀性差异的根本原

因在于基体本身表面状态的不同。由于具有良好的铸

造性能,AZ91镁合金在铸造过程中缩孔等铸造缺陷

就少有产生,也就具有较低的表面粗糙度。而在膜层

生长的过程中,表面粗糙度高的基体易受PVD系统本

身阴影效应的影响[17],使得其表面制备的膜层并不能

完全覆盖基体表面,而留下微孔等结构缺陷,形成腐蚀

通道,造成膜层的失效和基体的腐蚀。由此可见,镁合

金本身的表面粗糙度也是影响膜基体系耐蚀性的重要

原因,表面状态好的镁合金基体有利于其表面致密结

构膜层的生成和膜层耐蚀性能的提高。
虽然陶瓷膜层从化学性质上来讲,其腐蚀电位要

比镁合金基体高得多,陶瓷膜层/镁合金体系的耐蚀性

相比于镁合金基体来说提高了不少。但是,如上所述,
单一PVD陶瓷膜层本身存在的微孔等结构缺陷,充当

了腐蚀介质进入基体的通道,导致腐蚀原电池的形成

进而发生点蚀,使得这样的膜层体系耐蚀性能并不是

很理想[18]。因此,如何降低膜层中的结构缺陷对膜基

体系耐蚀性带来的负面影响对于镁合金的防腐蚀有着

十分重要的意义。

1.3暋非晶态膜层
非晶态是指构成物质的原子在空间的排列是一种

长程无序的凝聚态,即原子的排列从总体上看是无规

则的。对于薄膜而言,非晶态薄膜在结构和成分上都

是比较均匀的,没有晶态薄膜内存在的诸如晶界、层
错、晶格缺陷等结构缺陷,致密度高,且原子排列的无

序状态对腐蚀介质的扩散能够起到很好的阻挡作用。
因此,非晶态薄膜的耐蚀性要比晶态薄膜好得多。

物理气相沉积方法是通过蒸发、溅射、离子轰击等

方法将固态靶材“汽化暠并沉积在基材表面,中间过程

经历了从固态到气态,再到固态的物相转变,膜层沉积

过程中的冷却速率可高达1010 K/s。因此可以比较容

易地获得形成非晶结构的外界条件:较高的过冷度和

低的原子扩散能力。
一般来讲,由于化合物的结构比较复杂,组元间在

晶体结构、点阵常数、化学性质等方面存在一定差别,
而不同组元之间的相互作用又大大抑制了原子的扩散

能力,因此,合金或化合物形成非晶态结构的倾向明显

高于纯组元材料,更容易获得非晶结构。采用PVD方

法在镁合金表面制备非晶膜层,有望能够取得较好的

耐蚀性效果。但是,目前尚未有人系统开展镁合金表

面非晶膜层的制备及耐蚀性研究。

2暋降低膜层结构缺陷的主要技术

由于要制备膜层的基体表面并非完全均匀平整,
而且膜层的生长从初始的形核直至膜层的生长均是以

一种非连续均匀、一致的方式。比如说蒸发镀膜层的

“岛暠状生长机制使得在生长后期在各个“岛暠之间遗留

了空隙,形成膜层的各种结构缺陷。因此,PVD 膜层

的微孔等结构缺陷的形成几乎是不可避免的,只能通

过各种技术来降低缺陷的数量和尺寸[19]。
缺陷的数量以及大小取决于PVD的工艺类型、沉

积状态,尤其是基体温度和沉积偏压[20]。同时,基体

的表面质量诸如表面粗糙度、缺陷等也与表面膜层的

缺陷密不可分[21]。PVD技术无法克服因表面粗糙度

高引起的阴影效应,从而使得制备的膜层受基体本身

的影响较大,均匀性不好,致密性也很差,因此制备膜

层的基体表面必须尽可能平整、光滑。另外,掺杂原子

的添加 也 可 优 化 涂 层 的 显 微 组 织 结 构,提 高 耐 蚀

性[22]。

FrankHollstein[20]等人采用增强沉积偏压的方

法来降低 TiN膜层表面的缺陷,并测试了不同沉积偏

压下制备的 TiN膜层的电化学性能,结果见图4。
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图4暋TiN灢AZ31体系的电流密度灢电压曲线

Fig.4Currentdensity灢potentialcurvesofTiN灢AZ31system

可以看出,相对于 AZ31镁合金基体来讲,TiN 膜

层显著降低了其腐蚀电流密度,而在-200V 偏压下

制备的 TiN膜层,相应膜基体系的耐蚀性更是进一步

提高。正如前面所分析的,高的沉积偏压使得到达基

体表面的沉积原子的能量增大,导致形核条件的改变。
另外高能粒子的轰击更能使得形成的膜层更加致密,
进一步消除前期膜层中形成的缺陷,从而降低膜层的

空隙率,提高其耐蚀性能。
消除膜层表面缺陷的另外一类技术就是沉积多层

复合膜,通过复合膜层的匹配增加膜层厚度,消除通孔

等结构缺陷。这一类体系的膜层有金属氮化物/金属

以及金属氮化物复合体系等[20,23]。通过工艺调整以

及膜层的匹配性选择,便能取得比单一膜层体系更好

的耐腐蚀性能。
例如,XinYun灢chang等人[24]制备的 ZrN/Zr复

合膜层体系在提高膜基结合强度的同时,更进一步降

低了膜层的开孔率,提高了耐蚀性。Ti灢Al灢N/Ti灢Al
双层膜体系更是比单层的 Ti灢Al灢N 膜具有更好的性

能。不仅膜基结合强度更高,而且显微结构更加致密,
耐蚀性更好。因此复合体系的膜层在保留了陶瓷膜层

优越的耐蚀性外,更降低了膜层的结构缺陷,使得其保

护性作用更加明显。
值得关注的是 HikmetAltun和SadriSen所做的

工作[25]。他们采用直流磁控溅射的办法制备了 TiN,

AlN交替复合膜层体系以及 AlN 多层复合膜层体系,
并研究了两种膜层体系在浓度为0.6mol/L的 NaCl
溶液中的电化学腐蚀行为。据此,制备的 AlN+AlN
+AlN膜层的膜基体系具有比 AlN+TiN 膜基体系

更为优越的耐蚀性能,该体系能将其钝化范围扩大到

-615mV,并且腐蚀电流密度也大大降低。两种涂层

电化学腐蚀行为的不同,可以从晶体点阵结构的匹配

协调来解释[26]。在 AZ91合金中,质量分数约90%的

镁的晶体点阵与 AlN 的晶体点阵一样,同属六方晶

系[27-28]。因此,AlN膜层与镁合金基体匹配良好,而
TiN属于面心立方结构[29],它与AlN以及镁合金基体

点阵结构不同,就容易使得涂层结合力不好、结构存在

缺陷等,这也就是为什么 AlN+AlN+AlN 膜层的防

护效果比 AlN+TiN 效果好的原因。因此,在选择膜

层体系时,膜层与基体点阵结构的匹配性也是需要考

虑的重要因素之一。

3暋结语

通过物理气相沉积技术在镁合金表面制备的纯金

属膜层以及金属氮化物陶瓷单层或多层膜,相比于镁

合金基体来讲,提高了膜基体系的腐蚀电位,降低了腐

蚀电流,镁合金的耐蚀性也得到了大大提高。然而由

于PVD本身的技术特点,沉积层薄,使得制备的膜层

不可避免地出现微孔等结构缺陷,成为腐蚀性介质接

触基体的通道,进而形成腐蚀原电池,促使腐蚀的发

生。因此,在加强镁合金PVD膜层的研究中,应着重

于从降低膜层表面的结构缺陷入手:

1)尽可能消除由于铸造、轧制等工艺在镁合金基

体中形成的缺陷,提高基体表面的均匀性和光洁度,从
而降低由于PVD技术的阴影效应造成的表面缺陷。

2)在不影响基体力学性能的情况下,一方面,尽
可能提高膜层的沉积温度和沉积偏压,改变沉积原子

的形核方式,降低膜层在基体表面的择优生长趋向,在
膜层沉积的初期减小结构缺陷;另一方面,可采用等离

子辅助沉积,在成膜后期利用荷能离子轰击膜层,增加

膜层的致密度。

3)采用不同单层膜交替匹配沉积组成多层复合

膜,利用各单层膜的不断持续形核及长大来促使膜层

微结构更加细化、致密,减少膜层的结构缺陷。

4)选择与镁合金基体点阵结构匹配一致的膜层

体系,利用点阵结构匹配形成的协调效应,来减少膜层

在成膜初期引入的结构缺陷等。

5)PVD工艺为沉积原子从气态到固态的快速冷

却提供可能,冷却速度可达1010 K/s,从而可在镁合金

基体表面制备亚稳态的非晶膜层。依靠非晶膜层自身

晶界、位错等结构缺陷少、致密度高、耐蚀性好的特点

来提高膜层自身的致密性,提高膜基体系的耐蚀性。
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