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摘要  通过在块状 Zr-Cu-Al 非晶合金形成能力较大的成分范围附近设计成分, 利用电弧炉吸铸的方法
制备了直径分别为 3 和 4 mm 的 Zr48.5Cu46.5Al5块状非晶复合材料. 显微组织分析表明, 复合材料中含有
微米尺度的具有马氏体结构的 CuZr 相, 同时还生成了在非晶基体上均匀分布的 Zr2Cu 纳米颗粒和
Cu10Zr7片状相. 室温压缩实验表明, 直径为 3 和 4 mm 块状非晶复合材料分别达到 7.7%和 6.4%的塑性
变形, 同时有显著的应变硬化现象. 

关键词  块状非晶  复合材料  剪切带  塑性变形  显微组织 

块状非晶合金因其在微观上具有长程无序的原
子结构 , 同常规晶体材料相比具有非常高的强度和
硬度、较好的耐磨性能以及抗腐蚀性能, 是一种非常
有前景的工程材料. 然而块状非晶合金在室温准静
态载荷下往往发生非均匀塑性变形 . 这种非均匀塑
性变形往往高度集中在一个或少数几个剪切带中 , 
致使在拉伸实验中, 非晶合金在达到弹性极限后发
生断裂, 几乎不显示宏观塑性. 即使在压缩实验中, 
块状非晶合金达到弹性极限后最多也只有不到 2%的
塑性变形. 块状非晶合金的这种室温宏观脆性, 极大
的限制了其作为结构材料的应用[1~6]. 为了提高块状
非晶合金的塑性变形, 达到工程应用的目的, 制备块
状非晶复合材料是一种有效的方法 . 复合材料中的
增强相可以有效地阻碍高度局域化的剪切带的形成
和扩展, 并导致多重剪切带的形成, 因而增加了材料
的塑性变形[7~11]. 作为复合材料的增强相可以是高温
金属元素, 陶瓷颗粒, 碳纤维以及金属纤维等. 近年
来, Hays等人[12]首先通过在 Zr-Ti-Cu-Ni-Be 多组元块
状非晶合金中加入Nb元素形成具有 b.c.c结构的韧性
枝晶固溶体相 , 在保持较高断裂强度的前提下显著
地提高了合金的塑性变形和形变硬化 . 随后研究人
员又在无 Be 的 Zr 基和 Ti 基多组元块状非晶合金中
加入 Nb,Ta 高温金属元素形成韧性枝晶相来改善材
料的塑性变形, 也达到了显著改善的增韧效果[13~15]. 
这是由于韧性枝晶相的存在增加了材料的位错迁移、
孪晶变形以及相变引起的塑性变形 . 马氏体相变增
韧的方法在不锈钢, 陶瓷以及有色金属合金领域达
而到较好的应用 . 这一方面是因为某些马氏体相的

形成伴随着大量的结构缺陷, 如高密度位错、挛晶等; 
另一方面, 马氏体相在外力作用下可能产生应力诱
导马氏体相变而促使应变硬化. 但是马氏体相在块
状非晶领域作为增强相, 至今还没有报道. 

Cu-Zr-Al 是最近发现的有较大玻璃形成能力的
三元块状非晶合金. 从 Cu-Zr-Al 三元相图上可以看
出 [16], 在一定成分范围内有可能在非晶基体上析出
CuZr 金属间化合物, 等原子比的 CuZr 化合物是一种
马氏体相, 在超过临界冷却速度下可以发生马氏体
转变 . 本文通过在具有较大玻璃形成能力的成分范
围附近调整成分, 成功地制备了含有条状马氏体结
构的 Zr48.5Cu46.5Al5 块状非晶复合材料, 室温压缩实
验表明复合材料显示明显的应变硬化和较大的塑性
变形. 

1  实验方法 
通过在液态 Ti 吸氧的电弧炉里熔炼名义成分为

Zr48.5Cu46.5Al5的母合金, 在高纯氩气保护的气氛中通
过水冷铜模分别吸铸成长度为 70 mm, 直径分别为 3
和 4 mm 的杆状试样. 沿不同直径的杆状试样横截面
方向用金刚石低速锯截取薄的圆片 ,  通过 Perkin 
Elmer DSC-7型热分析仪在流动的高纯氩气气氛中进
行热稳定性分析, 加热速率为 20 K/min. 用 SIMENS 
500 XRD 衍射仪 Cu Kα射线进行宏观相组成分析. 
JSEM 5520 扫描电子显微镜进行宏观组织以及断口
表面形貌分析. 用 Philips TECNAI 20 透射电子显微 
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镜进行显微组织分析以及物相鉴定. 电解减薄 TEM 试
样所用腐蚀剂比例为: HF︰HClO4︰CH4O = 1︰1︰9. 
室温压缩实验在 Instron 5562力学性能实验机上进行, 
压缩试样长径比为 2︰1, 初始应变速率为 1×10−4 s−1. 

2  结果与讨论 
图 1 为不同直径试样横截面的 XRD 谱线, 可以

看出由于不同区域冷却速度的差异 , 材料相组成明
显存在差别. 两种试样在边部的 XRD 谱线都只有一
个明显宽化的衍射峰, 说明试样边部为非晶结构. 而
在试样的中心部位, 3 mm 试样呈现微弱的晶化峰, 
经标定为 b.c.c 结构的 CuZr 相, 而对 4 mm 试样, 呈
现较多的晶化峰. 经分析, 除了 b.c.c 结构的 CuZr 相, 
试样还生成了 Zr2Cu 和 Cu10Zr7 金属间化合物. 
 

 
 

图 1  直径为 3 和 4 mm 试样横截面不同区域的 XRD 谱线 
1, 4 mm 试样中部; 2, 4 mm 试样边部; 3, 3 mm 试样中部; 4, 3 mm 试样

边部 

 
图 2 所示为直径分别为 3 和 4 mm 的 Zr48.5Cu46.5- 

Al5 复合材料的 DSC 曲线. 从图上可以看出两种试样
的 DSC 曲线都具有明显的玻璃转变开始温度 Tg 以及
一个明显的开始温度为 Tx的晶化峰. 对于 3 mm试样, 
Tg 和 Tx 分别为 689K 和 741 K; 对于 4 mm 试样, Tg

和 Tx分别为 683和 734 K. 因此, 对于 3和 4mm试样, 
具有几乎相等的过冷液相区, 分别为 52 和 51 K. 然
而, 3 mm 试样的晶化焓明显高于 4 mm 试样, 说明 4 
mm 试样中的晶体相的体积分数大于 3 mm 试样. 

试样显微组织分析进一步表明 , 试样在横断面
上从边部到中心部位存在着显微组织的过渡. 图 3(a)
为 4 mm试样过渡显微组织的 SEM照片, 在试样的边 

 
 

图 2  直径为 3 和 4 mm 的 Zr48.5Cu46.5Al5 复合材料的 DSC

曲线 
1, 3 mm; 2, 4 mm 

 
部为均匀的非晶基体, 看不到任何晶化相. 而在试样
的中心部位 , 则可以明显的看到块状的晶粒以及明
显的晶界. 图 3(b)为试样中心部位块状晶粒的较高倍
数 SEM 照片, 块状晶粒的尺寸在 50 µm 左右, 表面
呈现凸凹不平的特征 , 一些晶粒内部还可以看到亚
晶区 . 这些特征说明了这些块状晶粒在制备过程中
可能发生了马氏体相变. 

原始试样的 TEM 显微组织分析表明, 3 和 4 mm
试样的边部都为均匀的非晶结构 . 在试样的中部区
域, 块状晶粒呈现不同的显微组织结构. 某些块状晶
粒为 CuZr 金属间化合物, 其中存在长条形的马氏体
相, 某些区域还存在一些纳米尺度的球形颗粒和片
状化合物相, 还有一些区域仍保持整体非晶态结构. 
如图 4 (a)所示为含有马氏体相的 TEM 照片. 选区电
子衍射分析表明母相为 B2 结构类型的有序化合物, 
点阵常数为 a = 3.256 Å. 图 4 (a)中插入的为母相在
“P”点处[311]位向上的选区电子衍射照片. CuZr 作为
一种具有马氏体结构的金属间化合物 , 其原子结构
已经研究的较多, 一般认为在一定的冷却速度下, 如
能避免 CuZr 相分解为 Zr2Cu 和 Cu10Zr7 化合物, CuZr
化合物中都将发生马氏体相变 , 而且和具体的制备
工艺无关, 只是发生马氏体相变的体积分数上的差
异[17~20]. 通过无扩散相变生成的马氏体相的原子结
构是非常复杂的, 经常存在一些超结构和从纳米到
微米尺度的挛晶等缺陷. 图 4(b)为马氏体相中存在的
高密度缺陷的 TEM 照片. 图 4(c)为在非晶基体上析
出细小颗粒的 TEM 照片, 具有细小颗粒的区域和完 
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图 3  试样边缘和中部的显微组织 SEM 照片 
(a) SEM 照片显示试样从边缘到心部存在过渡的显微组织; (b) 试样中微米尺度块状相的内部显微组织 

 

 
 

图 4  4 mm 试样中部的显微组织 TEM 照片 
(a)和(b)具有马氏体结构的 CuZr 化合物. M, 马氏体相; P, 母相. (c)和(d) 非晶基体以及纳米 Zr2Cu 颗粒和 Cu10Zr7 片状相 

 
全非晶区域存在明显的平整的界面. 图 4(d)为细小颗
粒/非晶基体的 TEM 照片, 插入的 SAED 花样表明这
些细小颗粒为纳米 Zr2Cu 球形颗粒和 Cu10Zr7 片状颗
粒[21]. 对于 3 mm的试样, 尽管XRD曲线中没有发现
Zr2Cu 和 Cu10Zr7 晶体相的衍射峰, 但 TEM 分析仍发
现了纳米 Zr2Cu 球形颗粒和 Cu10Zr7 片状颗粒的存在, 
只是在数量上明显少于 4 mm 试样. 

以上的结构分析结果表明 , 试样显微组织的形
成强烈的依赖于合金凝固过程中的冷却速度和合金

成分. 首先, 合金在铜模吸铸的过程中, 由于试样边
缘部分接触水冷铜模 , 具有较大的冷却速度而形成
完全非晶, 避免了晶体相的形核. 而在试样中心部位, 
由于冷却速度降低, CuZr 金属间化合物相首先形核
并长大 , 并在冷却过程中发生一定体积分数的马氏
体转变. 同时, CuZr 相生长过程中, 液固界面的推进
使凝固的化合物向过冷熔体中排出过饱和的 Al 原子, 
从而使剩余的过冷熔体中富集 Al 原子而使剩余过冷
熔体中的合金成分具有更大的玻璃形成能力, 这样
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在试样中心部位仍可以发现一些非晶的块状相. 在
最后阶段的固相冷却过程中, 某些已经形成的 CuZr
化合物可能由于较慢的冷速而发生分解, 形成纳米
Zr2Cu 球形颗粒和 Cu10Zr7 片状颗粒. 

一系列室温准静态压缩实验表明 , 两种尺寸的
试样都表现出很高的屈服强度和在断裂前明显的应
变硬化阶段, 典型的应力-应变曲线如图 5 所示. 对 3 
mm 试样, 最终的断裂强度为 1894 MPa, 屈服强度为
1332 MPa, 材料的塑性变形达到了 7.7%. 对 4 mm 试
样, 最终的断裂强度为 1910 MPa, 屈服强度为 1624 
MPa, 材料的塑性变形达到了 6.4%. 

室温压缩实验结果表明 Zr48.5Cu46.5Al5 复合材料
仍然以剪切带的形成和扩展的方式断裂. 从断口外
形可以看出断面方向 , 即承受最大应力的截面和受
力方向接近 45°左右. 从断面附近的试样侧面可以看
到多重剪切带的生成 , 如图 6(a)中的箭头所示. 图
6(b)为垂直断面方向观察到的断面中心区域形貌照
片, 同时标出了压缩实验时断面上的剪切方向. 从图
中可以看到试样在垂直于受力方向发生了明显的弯 

曲, 说明承担了较大的塑性变形. 在断面上还可以看
到一些熔化过的痕迹, 可能是在这种晶粒周围的非
晶部分变形过程中发生的绝热升温导致的温度回升
造成的. 图 6(c)显示试样断口边部区域的形貌照片, 
可以看到非晶合金压缩断口常见的典型的脉状花样,  
 

 
 

图 5  3 和 4 mm 原始铸态 Zr48.5Cu46.5Al5 块状非晶复合材

料的室温压缩应力-应变曲线 
1, 3 mm; 2, 4 mm 

 

 
 

图 6  4 mm 试样室温压缩实验断裂后材料断口的 SEM 形貌照片 
(a) 断口附近试样表面的剪切带照片; (b) 断裂平面中心区域的形貌; (c) 断裂平面边部的形貌 
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这种脉状花样同单相块状非晶合金断裂表面呈现的
单向排列的脉状花样相比, 呈现相互交错和分枝的
现象. 

通常室温压缩情况下 , 单相块状非晶合金的塑
性变形往往集中在一个或者少数几个剪切带 , 而其
他的剪切带并不经历太多的塑性变形 , 试样在达到
弹性极限即发生加工软化并突然断裂 , 而并没有明
显的塑性变形. 而在块状非晶基体上引入纳米颗粒, 
也只增加材料的屈服强度, 而不增加材料的应变硬
化 , 这是因为纳米颗粒因为体积太小不可能产生大
量位错的缘故. 对于 Cu10Zr7 这种脆性金属间化合物, 
通常认为在块状非晶合金中的存在将对材料的韧性
产生不利作用. 因此, 本研究中, 复合材料显著的形
变硬化应当是由微米尺度的 CuZr 化合物产生的, 在
这种化合物中, 由于发生了马氏体的相变, 在 CuZr
晶粒中产生了大量的挛晶、位错等结构缺陷. 在单向
载荷下, 复合材料中的 CuZr 相将发生显著的塑性变
形 , 这种塑性变形行为同常规晶态材料的变形行为
相似, 将产生应变硬化现象. 值得注意的是, 尽管复
合材料中的晶体相的分布主要集中在试样的中部区
域 , 这些晶体相仍然能够起到阻碍剪切带的形成和
扩展至整个材料, 并导致了新的多重剪切带的产生, 
试样边部断裂表面相互交错的脉状花样以及断裂面
附近试样侧面分叉的剪切带形貌也证实了这一点. 

3  结论 
通过设计合金成分, 可以在 Zr48.5Cu46.5Al5 块状

非晶基体上形成微米尺度的具有马氏体结构的 b.c.c 
CuZr 相, 同时生成了纳米尺度的 Zr2Cu 颗粒和片状
Cu10Zr7 颗粒. 马氏体相的存在增加了块状非晶复合
材料的塑性变形和明显的应变硬化 , 显著地改善了
材料的机械性能. 另外, 采取手段提高 CuZr 马氏体
相的均匀分布 , 对进一步提高材料的性能将会起有
效的作用, 值得进一步研究. 
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