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摘  要 

金属玻璃由于其独特的无序结构，具有很多优良的力学、物理和化学性能，

因而有广阔的应用前景，引起了大量的科学工作者和工程技术人员的极大关注。

就目前发现，Cu 基非晶具有高强度和良好的耐腐蚀性能，是很有前景的结构材料，

因而人们对 Cu 基非晶投入了大量的工作。但是由于在宏观变形过程中，常常表

现为脆性断裂，这在很大程度上限制了块体非晶合金的应用。因此，采用冷热处

理方法在非晶基体中引起第二相，形成非晶合金复合材料，以此来提高合金变形

能力的研究受到了很大重视。至今，所报道的处理工艺主要为退火处理，对于深

冷处理，一般主要应用于晶态合金中，在非晶领域报道较少。本文对

Cu45Zr45Ag7Al3 大块非晶合金进行退火和深冷处理，并研究了其处理后的力学性

能，特别是对深冷后的疲劳性能进行了深入的研究。 

（1）利用铜模铸造法制备出了 Cu45Zr45Ag7Al3非晶合金。利用 DSC 分析了

Cu45Zr45Ag7Al3非晶合金等温和非等温情况下的晶化动力学。利用 Kissiger 方程计

算了 Cu45Zr45Ag7Al3非晶合金样品在非等温条件下的晶化激活能 Eg、Ex和 Ep分别

为 376.8 kJ/ mol（±12 kJ/mol）,307.2 kJ/mol（±9 kJ/mol）,339.5 kJ/mol（±10 kJ/mol）。

然而在等温条件下晶化的平均激活能为 413.7 kJ/mol，比非等温条件下要大很多。

等温条件下的局部 Avrami 指数为 1.82-3.51，等温晶化过程为扩散控制的三维长

大过程。741K、746K、751K 等温退火 30min 后试样显示了同铸态非晶相似的半

月形脉状纹络和熔滴密度。756K 等温退火后试样断裂分三个类型，少量半月形脉

状纹路的同时也有鱼鳞形的脉状纹路出现，剪切区表面有低密度脉状纹络同时存

在裂纹，类似晶态材料准解理断裂形貌；锯齿形貌，体现典型脆性断裂特征。741K

温度下等温退火后，仅仅得到少量的晶态相，大部分还是非晶形态；746K 下，有

少量的晶化相析出，经检测为 Cu10Zr7相；751K 温度下产生了 AlCu2Zr 和 Cu10Zr7

相； 756K 等温退火后主要晶化相 AlCu2Zr、Cu10Zr7和 Cu8Zr3相。 

（2）Cu45Zr45Ag7Al3非晶合金随着深冷时间的延长热稳定性不断降低，塑性

逐渐增加当深冷 192 小时后，获得最大的塑性变形达到 0.50%，当深冷 240 小时

后，合金的塑性下降，几乎没有塑性变形，材料的抗压强度和硬度呈持续增加的

变化趋势，在深冷 192 小时后达到最大值，而抗拉强度却随着深冷时间的延长持

续降低。这是由于在深冷过程中，压力降低了临界晶核的半径而使得一些富集部

分变成了稳定可以长大的晶粒，同时其压力导致原子的“运输”，致使非晶合金基

体中发生了晶化转变，由完全非晶转变为部分晶化结构，析出了 AlCu2Zr 和 Cu5Zr

两种晶化相，其中 Cu5Zr 为增强相，AlCu2Zr 为脆性相。 
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（ 3）四点弯曲疲劳试验条件下，铸态和经过不同深冷时间处理后的

Cu45Zr45Ag7Al3非晶合金的四点弯曲疲劳疲劳极限为 386MPa、487、355、313 和

224MPa，疲劳极限和断裂强度的比值分别为 0.26、0.31、0.20、0.16 和 0.12。疲

劳断口主要分成四个区域：裂纹萌生区、裂纹扩展区、快速断裂区和熔融区。但

深冷 24 小时后其较铸态合金，其裂纹扩展区面积明显增大，没有出现如同铸态非

晶合金类似的疲劳条带，这主要是因为深冷后析出的纳米晶体相的原因。同时，

随着深冷时间的延长，有利于提高非晶合金的门槛值，特别是长时间深冷对合金

门槛值的增强效果最好。深冷 24 小时后裂纹扩展速率低于铸态非晶和其他深冷时

间后的速率。深冷 192 小时后 Cu45Zr45Ag7Al3非晶合金疲劳过程中，在裂纹扩展

时，裂纹将沿着主剪切带进行传播随着应力导致的自由体积的增加。自由体积的

密度将增加，而且剪切板阻碍剪切变形将减小。随着变形的进一步进行，主剪切

板扩展到 AlCu2Zr 和 Cu5Zr 和非晶基体之间，剪切板尖端可能会导致应力致使

Cu5Zr 相转变成 B2 结构的 CuZr 相。 

（4）单轴压-压加载下 Cu45Zr45Ag7Al3 非晶合金的疲劳极限要比三点弯曲和

四点弯曲加载下的疲劳极限要高；在高于疲劳极限应力相同载荷下，两者的疲劳

寿命也有所不同。三点弯曲疲劳断裂表面形貌和四点弯曲疲劳类似，主要包括四

个主要区域：疲劳裂纹萌生、裂纹扩展、快速断裂和熔融区域，且存在着疲劳条

带，其疲劳机制为形成了剪切带和自由体积的累积，导致产生了一些空隙，从而

促使在该区域疲劳裂纹的萌生，同时由于钝化和重新锐化现象将致使裂纹扩展。

单轴压-压疲劳断口表面和单轴压缩试验的断口形貌类似，样品呈一定倾斜角度断

裂，样品表面不平整，表面存在着一些可见的裂纹，且无疲劳条带，这是由于疲

劳过程中在试样上形成表面损伤层，随着载荷循环周期增加，表面损伤层不断向

试样内部扩展，使得试样有效加载面积逐渐减小，导致临界剪切断裂应力不断降

低，使得试样最终将发生剪切断裂。 

 

关键词：大块非晶；退火处理；深冷处理；压缩断裂；疲劳；疲劳寿命 
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Abstract 

Metallic glass, which exhibit unique disordered structural periodicity, possesses 

many unique physical, mechanical and chemical properties. It draws more attention 

for its prosperous application. Cu-based BMG with high strength and good corrosion 

resistance are promising structural materials, so some researcher pay more attention to 

it. BMG showed brittle fracture during the deformation process, which restrict the 

application of it. Therefore, more and more people attach importance to the improving 

deformation ability, by annealing and cryogenic treatment. Although many current 

studies are toward researching the microstructure of BMGs or bulk metallic glass 

matrix composites (BMGCs) during annealing, little is known about microstructure 

and mechanical properties of BMGs and BMGCs after cryogenic temperatures. The 

objective of the present work is to clarify the microstructure and properties of the 

Cu45Zr45Ag7Al3 bulk specimens after CT and annealing. And we pay more attention to 

the fatigue after CT. 

(1) Cu45Zr45Ag7Al3 BMG was successfully prepared by casting into a copper 

mold in argon atmosphere. Crystallization kinetics of Cu45Zr45Ag7Al3 bulk metallic 

glass in non-isothermal and isothermal modes were investigated by differential 

scanning calorimetry (DSC). Under continuous heating conditions, the activation 

energies of the glass transition and crystallization at the onset and first peak 

crystallization temperatures are determined by Kissinger plots and are found to be 

376.8, 307.2 and   339.5 kJ/mol, respectively. However, under isothermal conditions 

the average activation energy for crystallization is about 413.7 kJ/mol obtained by 

using the Arrhenius equation, which is much larger than that deduced from Kissinger 

plots. The local Avrami exponent n is mostly in the range 1.82-3.51, implying that the 

crystallization is mainly governed by diffusion-controlled, three-dimensional growth 

with nearly constant nucleation rate. The samples showed the same half-moon vein 

patterns and droplet density as the as-cast amorphous after isothermally annealed at 

741 K, 746K and 751K for 10 min. After isothermally annealing at 756K, the samples 

fracture presented three types, a few of half-moon vein patterns accompany with the 

present of fish scale patterns, the surface of shear zone had low density   vein 

patterns exist cracks, that is similar to the quasi-cleavage fracture morphology of the 

crystalline materials; jagged morphology, reflecting the typical characteristics of 
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brittle fracture. After isothermally annealing at 741K, the sample just get a small 

amount of crystalline phase. There are a few of crystalline phase (Cu10Zr7) in the 

sample after annealing at 746K; After annealing at 751K, AlCu2Zr and Cu10Zr7 phase 

have been precipitated; at 751K; After 756K isothermally annealing ,the main 

crystalline phase are AlCu2Zr, Cu10Zr7 and Cu8Zr3 phase. 

(2) Through studying the different cryogenic time of Cu45Zr45Ag7Al3 amorphous 

alloys, we found that the thermal stability of the amorphous alloy reduced gradually 

and the plasticity increased with time decreased. After CT 192h, the maximum plastic 

deformation reaches 0.50%. After CT 240 hours, the ductility decrease and the sample 

almost exhibited no plastic deformation. The strength and hardness increased 

continuously and reached maximum after CT 192 hours. However, the tensile strength 

decrease as CT time increased. This is due to that the pressure reduced the critical 

radius and made several rich portion changed into a stable grain that can be grown in 

the cryogenic process. Meanwhile, the pressure caused the "transport of atoms", 

which would result in crystallization of the amorphous matrix. The amorphous alloy 

transformed from full amorphous to partial crystallization structure, precipitated 

AlCu2Zr and Cu5Zr phases. And Cu5Zr performed as reinforcing phase, and AlCu2Zr 

was brittle phase. 

 (3) In four-point bending fatigue test conditions, bending fatigue limit of 

Cu45Zr45Ag7Al3 amorphous alloy with different time of CT were 386MPa, 487MPa, 

355MPa, 313MPa and 224MPa，respectively. And the ratios of fatigue limit and 

fracture strength were 0.26, 0.31, 0.20, 0.16, and 0.12, respectively. Fatigue fracture 

was divided into four areas: the crack initiation zone, crack propagation zone, fast 

fracture zone and the molten zone. However, the crack growth area of sample with 

24h CT increased significantly compared to the as-cast sample. And there were no 

fatigue strip generate, this is mainly because nano crystalline phase precipitated after 

cryogenic treatment. Meanwhile, the threshold of amorphous alloys was improved 

with the extension of the CT, and the longer of cryogenic time, the higher of its 

threshold. Grain growth rate of sample with 24h CT was lower than other samples 

with different cryogenic time. The crack of the sample with 192 hours CT will 

propagate along the main shear board during the fatigue process. And because of the 

role of stress, the free volume content was increased. Then the density of free volume 

will increase, and shear board impediment to shear deformation decreases. With 

further deformation, the main clipboard extended to AlCu2Zr and Cu5Zr between 

amorphous matrix, and the stress in the tip of the clipboard results in Cu5Zr phase 
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transition into B2 CuZr phase. 

(4) In uniaxial pressure-pressure fatigue test conditions, the fatigue limit of 

Cu45Zr45Ag7Al3 amorphous alloy was higher than that of three-point and four-point 

bending fatigue test. Under the same load above the fatigue limit, the fatigue lives of 

both were different. Fatigue fracture of the sample under three-point bending fatigue 

test was the same as four-point bending fatigue test. It consists of four main areas: 

fatigue crack initiation, crack propagation, fast fracture and melting zone. And there 

were fatigue strip. The fatigue mechanism was that the formation of shear bands and 

accumulation of free volume result in a number of gaps, thus contributing fatigue 

crack initiation in the region, and crack propagation was due to the passivation and 

re-sharpening phenomenon. Uniaxial pressure - pressure fatigue fracture surface was 

the same as that of uniaxial compression test. The sample was broken to a tilt angle, 

and the sample surface was not smooth, there are some visible surface cracks and no 

fatigue strips, which is due to the formation of surface damage layer during fatigue 

process. With the increase in the load cycle, the surface damage layer keep extending 

to the internal of specimen, making the effective loading area of sample gradually 

decreases, thus resulting in the decrease of the critical shear fracture stress, and 

making the sample finally shear fracture. 

 

Keywords : Bulk metallic; Annealing; Cryogenic treatment; Fatigue; Fatigue life 

 

 

 

 



博士学位论文 

 VII 

目  录 

学位论文原创性声明和学位论文版权使用授权书 .............................................................I 

摘  要 ............................................................................................................................................ II 

Abstract .......................................................................................................................................IV 

插图索引 .......................................................................................................................................X 

附表索引 .................................................................................................................................. XIII 

第 1 章 绪   论 .............................................................................................................................1 

1.1 金属玻璃的发展历史 .................................................................................................1 

1.2 BMG的形成 ....................................................................................................................4 

1.2.1 BMG形成的热力学条件 .......................................................................................4 

1.2.2 BMG形成的冷却速度条件 ...................................................................................5 

1.2.3 影响 BMG形成的因素..........................................................................................5 

1.3 BMG的制备方法............................................................................................................7 

1.3.1 溶剂法 ......................................................................................................................7 

1.3.2 电弧熔炼法 .............................................................................................................7 

1.3.3 铜模铸造法 .............................................................................................................8 

1.3.4 吸入式铸造法 .........................................................................................................8 

1.3.5 电磁悬浮熔炼法 .....................................................................................................8 

1.3.6 落管技术..................................................................................................................9 

1.4 BMG的结构 ....................................................................................................................9 

1.5 BMG的晶化反应及其影响因素.................................................................................12 

1.5.1 BMG的晶化反应类型..........................................................................................12 

1.5.2 BMG的晶化反应多阶段性 .................................................................................13 

1.6 BMG性能 ......................................................................................................................14 

1.6.1 室温硬度与断裂强度 ...........................................................................................14 

1.6.2 抗弯强度................................................................................................................17 

1.6.3 疲劳强度................................................................................................................18 

1.7 不同处理方式对 BMG的影响 ...................................................................................19 

1.7.1 退火对 BMG的影响 ............................................................................................19 

1.7.2 深冷处理对 BMG的影响 ...................................................................................20 

1.8 Cu基 BMG研究进展..................................................................................................21 

1.9 本论文研究目的、意义和主要内容 .........................................................................22 



冷热处理对 CuZrAgAl大块非晶组织及其性能影响 

 VIII 

第 2 章 Cu45Zr45Ag7Al3 BMG 晶化行为及等温热处理对力学性能的影响 ...............24 

2.1 引言................................................................................................................................24 

2.2 实验材料及检测方案 ..................................................................................................25 

2.2.1 实验材料制备 .......................................................................................................25 

2.2.2 热处理方案 ...........................................................................................................26 

2.2.3 检测方法................................................................................................................26 

2.3 Cu45Zr45Ag7Al3 BMG非等温晶化动力学研究.........................................................27 

2.4 Cu45Zr45Ag7Al3 BMG等温晶化动力学研究 .............................................................33 

2.5 Cu45Zr45Ag7Al3BMG晶化过程分析 ..........................................................................36 

2.6 等温退火对 Cu45Zr45Ag7Al3BMG力学性能的影响 ................................................38 

2.6.1 等温退火对非晶合金力学行为的影响..............................................................38 

2.6.2 Cu45Zr45Ag7Al3BMG等温退火后的室温压缩断裂断口形貌 .........................40 

2.7 本章小结 .......................................................................................................................44 

第 3章 深冷处理对 Cu45Zr45Ag7Al3BMG组织及性能的影响..............................................46 

3.1 引言................................................................................................................................46 

3.2 实验材料及检测方案 ..................................................................................................47 

3.2.1 实验材料制备 .......................................................................................................47 

3.2.2 深冷处理方案 .......................................................................................................47 

3.2.3 检测方法................................................................................................................47 

3.3 Ag对 Cu45Zr45Ag7Al3BMG析出相的影响...............................................................48 

3.4 深冷处理对 Cu45Zr45Ag7Al3BMG组织结构的影响 ................................................51 

3.5 深冷处理对 Cu45Zr45Ag7Al3BMG晶化行为的影响 ................................................56 

3.6 深冷处理对 Cu45Zr45Ag7Al3BMG力学性能的影响 ................................................57 

3.6.1 压缩性能及其显微硬度测试 ..............................................................................57 

3.6.2 Cu45Zr45Ag7Al3BMG压缩断裂形貌 ..................................................................59 

3.6.3 Cu45Zr45Ag7Al3BMG拉伸性能 ...........................................................................63 

3.6.4 深冷处理对 Cu45Zr45Ag7Al3BMG力学性能的影响 ........................................64 

3.7 本章小结 .......................................................................................................................65 

第 4 章 深冷处理对 Cu45Zr45Ag7Al3四点弯曲疲劳性能的影响 ..................................67 

4.1 前言................................................................................................................................67 

4.2 实验材料及检测方案 ..................................................................................................68 

4.2.1 实验材料制备 .......................................................................................................68 

4.2.2 深冷处理方案 .......................................................................................................68 

4.2.3 室温疲劳性能分析 ...............................................................................................68 

4.2.4 组织与形貌观察 ...................................................................................................69 



博士学位论文 

 IX 

4.3 铸态和深冷后的 Cu45Zr45Ag7Al3四点弯曲疲劳性能 .............................................69 

4.3.1 铸态和深冷后的 Cu45Zr45Ag7Al3四点弯曲疲劳 S-N曲线 .............................69 

4.3.2 深冷前后 Cu45Zr45Ag7Al3四点弯曲疲劳断口形貌..........................................74 

4.4 深冷前后 Cu45Zr45Ag7Al3BMG疲劳裂纹扩展 ........................................................80 

4.5 Cu45Zr45Ag7Al3NMG疲劳裂纹萌生与扩展机制 .....................................................84 

4.6 深冷 192小时后 Cu45Zr45Ag7Al3BMG疲劳导致相变 ............................................88 

4.7 本章小结 .......................................................................................................................90 

第 5章 不同加载方式对 Cu45Zr45Ag7Al3的疲劳性能的影响 ..............................................91 

5.1 前言................................................................................................................................91 

5.2 实验材料及检测方案 ..................................................................................................91 

5.2.1 实验材料制备 .......................................................................................................91 

5.2.2 室温疲劳性能分析 ...............................................................................................92 

5.2.3 组织与形貌观察 ...................................................................................................93 

5.3 不同加载下 Cu45Zr45Ag7Al3BMG的疲劳性能 ........................................................93 

5.3.1 不同加载下 Cu45Zr45Ag7Al3的疲劳寿命曲线 ..................................................93 

5.3.2 不同加载模式下 Cu45Zr45Ag7Al3非晶的疲劳断口形貌..................................93 

5.4 分析与讨论 ...................................................................................................................96 

5.4.1 S-N曲线 ................................................................................................................96 

5.4.2 断口形貌分析 .......................................................................................................96 

5.4.3 三点弯曲疲劳破坏机制.......................................................................................98 

5.4.4 压-压疲劳破坏机制..............................................................................................99 

5.5 本章小结 .....................................................................................................................101 

结  论 .........................................................................................................................................102 

本论文的创新点 .......................................................................................................................104 

参考文献 ....................................................................................................................................105 

致  谢 .........................................................................................................................................121 

附录 A 攻读博士学位期间所发表的论文目录 ...............................................................122 

 

 



冷热处理对 CuZrAgAl大块非晶组织及其性能影响 

 X 

插图索引 

图 1.1 不同状态时材料性能的变化 ............................................................................................5 

图 1.2 形成非晶态合金系的平衡相图 ..................................................................................6 

图 1.3 Pd-Si 固溶体的 Rc与 Tg，Tf 之间的关系 .................................................................7 

图 1.4 吸入式铸造法示意图 ....................................................................................................8 

图 1.5 磁悬浮熔炼示意图 .........................................................................................................9 

图 1.6 (a)非晶态 Ni81B19的Ｘ射线散射谱及(b)三类“部分原子对分布函数”  (实

线为实验结果；虚线为理论计算结果) ...............................................................................10 

图 1.7 五种 Bernel 多面体结构示意图 ...............................................................................11 

图 1.8 非晶合金 Pd40Ni40Cu30P20和 Pd43Ni10Cu27P20以 40K/s 的速度的 DSC 曲 ...13 

图 1.9 大块非晶合金的 DSC 曲线 .......................................................................................14 

图 1.10 直径为 5mm 和 7mm 的 Zr60Al10Co3Ni9Cu18非晶棒和快淬非晶薄带的硬15 

图 1.11 几种大块非晶合金的抗拉断裂强度 .....................................................................15 

图 1.12 Cu60Zr30Ti10和 Cu60Hf25Ti15片状非晶合金的拉伸应力-应变曲线 ..............16 

图 1.13 直径 2 毫米的 Cu60Zr30Ti10和 Cu60Hf25Ti15非晶棒的压缩应力-应变曲线 17 

图 1.14 几种大块非晶合金最大循环应力与拉伸断裂强度的比值和断裂循环次数 N

的关系曲线 ..................................................................................................................................18 

图 1.15 在 600MPa 加载下循环 1.43*105次后的疲劳断裂形貌 .................................19 

图 2.1 高真空电弧熔炼及吸铸系统 .....................................................................................25 

图 2.2 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 的 XRD 图 ..............................................................................28 

图 2.3 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 的高分辨透射电镜照片及其选区电子衍射图 .............28 

图 2.4 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 在不同升温速率下的 DSC 曲线 .......................................29 

图 2.5 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 在不同加热速率时晶化体积分数(x)与温度(T)之间的关

系曲线 ...........................................................................................................................................30 

图 2.6 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 的 Kissiger 曲线 ....................................................................31 

图 2.7 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 晶化反应的 Kempen 模型关系曲线 ................................32 

图 2.8 Cu45Zr45Ag7Al3 BMG 在 741K、746K、751K 和 756K 温度下等温 DSC 曲线

........................................................................................................................................................33 

图 2.9 Cu45Zr45Ag7Al3BMG在不同温度下等温晶化时晶化体积分数与等温时间的关

系曲线 ...........................................................................................................................................34 

图 2.10 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 在不同温度下的 JMA 曲线 .............................................35 

图 2.11 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 的 In[t(x)]和 1/T 直线 ........................................................36 



博士学位论文 

 XI 

图 2.12 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 在不同温度下等温处理后的 XRD 图谱 .......................37 

图 2.13 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 等温晶化后的透射电镜图像及其电子衍射斑点 ........38 

图 2.14 铸态 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 和经过不同温度退火后的试样在室温下的应力-

应变曲线 ......................................................................................................................................39 

图 2.15 不同温度退火后试样与铸态 BMG 的比较曲线图 ...........................................39 

图 2.16 铸态非晶样品断口表面微观形貌 .........................................................................40 

图 2.17 741K 等温退火后非晶样品的断口形貌 ..............................................................41 

图 2.18 746K 等温退火后非晶样品的断口形貌 ..............................................................41 

图 2.19 751K 等温退火后非晶样品的断口形貌 ..............................................................42 

图 2.20 756K 等温退火后非晶样品的断口形貌 ..............................................................43 

图 3.1 六种不同 Ag 含量的 BMG DSC 曲线 ....................................................................48 

图 3.2 六种不同 Ag 含量的 BMG DTA 曲线 ....................................................................49 

图 3.3 Cu45Zr45Ag7Al3高分辨透射电镜图像及其对 ABCD 四点的 EDS 能谱分析

........................................................................................................................................................51 

图 3.4 铸态及不同深冷处理时间后的 X 射线衍射图谱 ................................................52 

图 3.5 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 不同深冷时间的 DSC 曲线和熔化曲线 .........................53 

图 3.6 经过不同深冷时间处理后的 Cu45Zr45Ag7Al3非晶微观组织结构图像及其电

子衍射斑点 ..................................................................................................................................54 

图 3.7 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 铸态及和深冷 24 小时后的 TEM 图像 ...........................55 

图 3.8 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 深冷 192小时和 240小时后的 TEM 图像及其电子衍射

斑点 ...............................................................................................................................................56 

图 3.9 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 经过不同深冷时间后的力学性能 ....................................58 

图 3.10 铸态及其不同深冷时间处理后的非晶合金的压缩断裂的侧面图 ...............60 

图 3.11 铸态非晶及不同深冷时间处理后的 BMG压缩断口侧面剪切带的分布情况

........................................................................................................................................................61 

图 3.12 铸态非晶和深冷时间 24 小时、96 小时、192 小时和 240 小时后的压缩断

口 表面扫描图像 .......................................................................................................................62 

图 3.13 铸态和经过不同深冷处理后的非晶合金拉伸应力-应变曲线 ......................64 

图 3.14 深冷 192 小时后和铸态非晶的拉伸样品断裂形貌特征 .................................64 

图 3.15 Cu5Zr 增强相 TEM 图像 ..........................................................................................65 

图 4.1 四点弯曲疲劳试验试样示意图 ................................................................................69 

图 4.2 (a)铸态 Cu45Zr45Ag7Al3四点弯曲疲劳的 S-N 曲线；(b)疲劳极限和断裂强度

的比值与循环次数的关系曲线 其中数据点表示实验得出的结果  线表示经过线性

拟合后的曲线 .............................................................................................................................71 

图 4.3 深冷不同时间后的 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 四点弯曲疲劳 S-N 曲线 ................73 



冷热处理对 CuZrAgAl大块非晶组织及其性能影响 

 XII 

图 4.4 铸态 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 疲劳断口形貌 ..............................................................75 

图 4.5 深冷 24 小时后 Cu45Zr45Ag7Al3疲劳断口形貌 ....................................................76 

图 4.6 深冷 96 小时后 BMG 的疲劳断口形貌 ..................................................................77 

图 4.7 深冷 192 h 后 BMG 的疲劳断口形貌 .....................................................................78 

图 4.8 深冷 240 小时后的疲劳断口形貌 ............................................................................79 

图 4.9 非晶合金样品断裂示意图 .........................................................................................82 

图 4.10 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 裂纹扩展速率和应力强度因子 ΔK 的关系曲线 ........82 

图 4.11 铸态和经过不同深冷处理后样品的侧面裂纹长度的变化 .............................83 

图 4.12 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 裂纹萌生侧面剪切带(a 和 b)和裂纹萌生位置(c) .....85 

图 4.13 BMG 含脆性相疲劳断裂过程示意图 ....................................................................86 

图 4.14 断裂晶体相扫描及其周围表面 EDS 能谱分析 .................................................87 

图 4.15 BMG 含纳米晶体相疲劳断裂过程示意图 ...........................................................88 

图 4.16 深冷 192 小时后 Cu45Zr45Ag7Al3疲劳前后的 XRD 和 TEM 检测结果 ......89 

图 5.1 轴向压-压压缩疲劳试样示意图 ...............................................................................92 

图 5.2 三点弯曲疲劳试验试样示意图 ................................................................................92 

图 5.3 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 在单轴压-压和三点弯曲加载下的应力与循环次数之间

的关系曲线(S-N 曲线) .............................................................................................................93 

图 5.4 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 三点弯曲疲劳断口形貌 ......................................................94 

图 5.5 单轴压-压疲劳试验断口形貌图像 ..........................................................................95 

图 5.6 BMG 在单轴拉-拉单轴压-压和弯曲疲劳下的 S-N 关系曲线 ..........................96 

图 5.7 三点弯曲疲劳(a)和压-压疲劳(b)下非晶合金的疲劳裂纹萌生处的侧面形貌

........................................................................................................................................................98 

图 5.8 三点弯曲疲劳破坏过程 ..............................................................................................99 

图 5.9 单轴压-压疲劳破坏过程 ..........................................................................................100 

 

 



博士学位论文 

 XIII 

附表索引 

表 1.1 典型块体非晶合金体系及年代 ..................................................................................3 

表 1.2 片状非晶合金的弯曲强度、弯曲模量和断裂挠度 ............................................18 

表 2.1 非晶合金的制备工艺参数 .........................................................................................26 

表 2.2 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 在不同升温速率下的特征温度(Tg、Tx、Tp) ................29 

表 2.3 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 非等温晶化动力学参数 ......................................................32 

表 2.4 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 在不同温度下的等温晶化动力学参数 ...........................35 

表 3.1 六种不同 Ag 含量的 BMG 热力学参数 .................................................................49 

表 3.2 Cu45Zr45Ag10-xAlx(x=0，1，3，5，7，9)BMG 力学性能参数 ........................50 

表 4.1 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 不同深冷时间的 DSC 特征温度值 ..................................53 

表 4.2 不同深冷时间后 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 的疲劳极限和疲劳比参数 .................73 

 

 

 





博士学位论文 

 - 1 - 

第 1章 绪  论 

凝聚态物体一般可分为非晶态物体，晶态物体和准晶态物体。非晶态物体是

一种结构无序物质，不具备晶态物体的周期性结构，但具有与其相类似的力学性

能。在快速冷却的条件下，熔体中的原子无法形成排列有序的晶体，仅把液态下

排列不规则的一些原子通过快速凝固冻结下来，并在特定的温度范围内为相对稳

定的结构，即为非晶态固体，其原子的空间结构排布是短程有序，但长程无序的。

特有的原子结构使其具有许多晶态合金材料不具备的优良特性。非晶态合金和晶

态合金材料最大的不同在于，在很大程度上其构成的原子排列是混乱的，非晶态

合金的自由能和晶态合金相比要高。非晶态合金材料不拥有和晶态合金类似的晶

界结构，在受热过程中将会出现比较明显的过冷液相区和玻璃化转变，从而使其

有较高的硬度、高强度、良好的抗腐蚀性、优良的软磁性能、低弹性模量以及高

耐磨性。 

近几十年来，大块金属玻璃(BMG)的发展非常迅速。首先，在尺寸上有了重

大突破，陆续发现厘米级非晶合金成分。人们对非晶态合金的玻璃形成能力进行

了深入研究，提出了一些经验规则及判据，这对新型的玻璃形成能力更强的非晶

合金的开发提供了有力的理论依据。此外在机械性能方面，一些具有高硬度、高

强度的非晶态合金被陆续开发出来。同时，塑性问题作为一直困扰非晶应用成为

结构材料的大问题，近几年来也取得了重大突破，尤其是在 Cu 基非晶态合金上，

许多 Cu 基具有高塑性的非晶合金被发现。人们从不同方面对塑性生成机理进行

了全面探讨，最近人们对非晶合金的高塑性形成的机理再次用自由体积理论来阐

述。综上所述，这些研究的开展为非晶态合金的理论发展和现实应用提供了强而

有力的支持。 

1.1 金属玻璃的发展历史 

上世纪 30 年代，电沉积或蒸发的方法被用来制备非晶态合金。不过由于当时

实验条件方面的限制，没有对其本质及性能作出系统而深入的研究。常见的金属

玻璃将熔体迅速冷却至玻璃转变温度以下需要高达 105-106K/s 的冷却速率，这样

形成的非晶样品的厚度一般被限制在微米级上。1960 年，Au75Si25 金属玻璃被美

国的 Duwez 小组用熔融金属急冷的方法制备出来 [1]。虽然该非晶合金在室温下不

稳定，但其独特的无序结构，使其兼有一般金属与玻璃的特性，引起了研究工作

者的广泛关注和极大兴趣，成为实验制备金属玻璃的先行者。随后，三元

Pd-Si-(Cu，Ag，Au)非晶球被 Turnbull 等制备出来 [2]，而且制备出具有完全无序
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结构的 Pd77.5Cu6Si16.5 金属球直径高达到 0.5mm。并且他们还证明了在 Pd-Si，

Au-Si，Pd-Cu-Si体系中存在着玻璃化转变。Turnbull 提出了能够有效判定非晶形

成能力判据的抑制过冷液体中形核的理论。 

20 世纪 80 年代后期，BMG 的研究受到广泛关注。在大于 106K/s 的冷却速率

下形成的以 Au-Si 为代表的第一代非晶合金，只能是很薄的细丝状或条带，在很

大程度上限制了金属玻璃的工业应用范围。1974 年，Chen 等以相对较低的冷却

速率 103K/s 在三元 Pd-Cu-Si 体系中成功的制备了直径为 lmm 的金属玻璃棒，大

块非晶态合金由此诞生[3]。1982 年，Tumbull 小组通过抑制非均匀形核的方法采

用氧化硼助熔来制备 Pd-Ni-P 非晶合金 [4,5]。氧化硼助熔实验表明，当抑制了合金

中的非均匀形核，合金的约化玻璃温度 Trg(Trg=Tg/Tl)可以达到 2/3，而且能制备出

只需要在冷却速度为 10K/s 左右的条件下的厘米尺寸的大块非晶棒。虽然该结果

在非晶态合金的研究领域令人振奋，但由于合金成分中含有昂贵的 Pd 金属，很

大程度上限制了这些研究成果的工业应用价值。 

直到 1989 年，日本的 Inoue 小组开始系统的研究一系列多种组元合金的非晶

形成能力。通过用金属模浇铸(mold casting)的方法系统地评估了合金熔体转变成

金属玻璃的临界冷却速率，发现了具有较强的非晶形成能力的 La-Al-Cu 和

La-Al-Ni 合金体系[6]。1991 年，Inoue 小组开发了 Mg-Cu-Y 和 Mg-Ni-Y 合金体系，

而且其中的 Mg65Cu25Y10 金属玻璃合金在那个时期具有最强的玻璃形成能力
[7]。

并且他们还对 Zr 基非晶态合金进行了深入研究，发现 Zr-Al-Ni-Cu 具有最佳的热

稳定性[8]。其中具有达 127K 的超过冷液相区的合金为 Zr65Al17.5Ni10Cu17.5。非晶

态合金在这个时期的发展使各个研究工作者对该领域的发展产生了浓厚的兴趣，

而且非晶态合金也被认为是很具有工业应用潜力。加州理工学院的 Johnson 和

Peker 等人发现了，非晶形成能力已接近传统的氧化物玻璃的 Zr41.2Ti13.8Cu12.5Ni10 

Be22.5[=(Zr3Ti)55(Cu5Ni4Be9)45]合金，这是目前为止非晶形成能力最好的非晶态合

金，这个具有超强非晶形成能力的合金成分被命名为 Vitreloyl[9]。金属玻璃棒重

达 20 多公斤，临界冷却速率在 1K/s 左右，大大低于急冷法的冷却速率，直径可

达 10 多厘米。该非晶合金简单的制备工艺和优异的合金性能，使非晶态合金作为

一种很有前途的结构材料开始被工业界认识。 1997 年， Inoue 组重新研究

Pd40Ni40P20合金，通过在成分中用 Cu 元素取代 30%的 Ni 元素制得了临界尺寸达

到 72 毫米的大块金属玻璃 [10-13]。2012 年，Inoue 组的 Nishiyama 利用水冷石英

管的方法制备出了目前世界上最大尺寸的 Pd42.5Cu30Ni7.5P20 非晶合金，直径达

80cm[106]。 

目前，已开发出的 BMG 材料体系有 Zr 基 [14]、La 基[6]、Mg 基 [15]、Al 基 [16]、

Ti 基 [17]、Pd 基[18,19]、Fe 基 [20]、Cu 基[21]、Ce 基[22]等。大块金属玻璃基本上可分

为非铁磁系和铁磁系两大类，合金体系和研发时间如表 1-1 所示。 
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表 1.1 典型块体非晶合金体系及年代 

Iron alloy systems R-D year Non-Iron alloy systems R-D year 

Fe- (Al, Ga)-(P, C, B, Si, Ge) 1995 Mg- La- M 1988 

Fe- (Nb, Mo)-(Al, Ga)-(P, B, Si) 1995 La- Al- TM 1989 

Co- (Al, Ga)-(P, C, B, Si) 1996 La- Ga- TM 1989 

Fe- (Zr, Hf, Nf)-B 1996 Zr- Al- TM 1990 

Co- (Zr, Hf, Nf)-B 1996 Zr- Ti- TM 1993 

Ni- (Zr, Hf, Nf)-B 1996 Zr- Ti- TM- Be 1993 

Fe-Co-Ln-B 1998 Zr- (Ti, Nb, Pd)-Al-TM 1995 

Fe- (Nb, Cr, Mo)-(C, B) 1999 Pd- Cu- Ni- P 1996 

Ni- (Nb, Cr, Mo)-(P, B) 1999 Pd- Ni- Fe- P 1996 

Co- Ta- B 1999 Pd- Cu- B- Si 1997 

Fe- Ga- (P, B) 2000 Ti- Ni- Cu- Sn 1998 

Ni- Zr- Ti- Sn- Si 2001 Cu- (Zr, Hf)- Ti 2001 

Pr- (Cu, Ni)- Al 2002 Cu- (Zr, Hf)-Ti- (Y, Be) 2001 

Fe- Co- Ni- Zr- B 2002 Ni- Nb- Sn- (B, Cu) 2002 

Pr- Al- Fe- Cu 2003 Mg- Al- Y- Li- Cu 2002 

Fe- Y- Zr-Co- Al- Mo-B 2003 Mg- Cu- Gd 2003 

Fe- Y- Zr-(Co-Cr)- Mo-B 2004 Ca- Mg- Zn 2003 

Fe- Cr- Mo- (Y, Ln)- C- B 2004 Zr-Ti- Cu- Ni- Be 2003 

Fe- Al- Ga- P- C- B- Si 

Co-(Cr, Mo)-(C, B)-Ln(Ln=Y, Tm) 

Ni-Zr-(Nb, Ta)-Al 

Fe-Si-P-B 

Zr-Cu-Ni-Al 

2004 

2005 

2007 

2007 

2011 

Mg- Cu- Ni- Zn- Ag- Y 

Ce-Cu-Al-Si-Fe 

Cu-(Zr, Hf)-Ag 

La-Al-Ag-TM 

Cu-Zr-Al-Ti 

2004 

2005 

2005 

2006 

2011 
 

目前，BMG 的研究方向主要集中在稳定性、性能和制备等三个方面。性能的

研究主要是对金属玻璃材料的物理性能、磁性能及力学性能等。力学性能涉及塑性、

材料失效机理、强度等方面；磁性能可分为软磁、硬磁、磁光性能等，其中软磁非
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晶材料已经进入了工业化应用，例如变压器与标签。硬磁 BMG 的研究主要受限于

非晶结构的短程无序性，以及所产生较小剩磁，基本不具备实际应用前景；磁光等

新型磁应用材料仅处于探索阶段。稳定性研究主要包括非晶晶化转变热力学及动力

学、非晶热稳定性、非晶形成能力等。国内对非晶合金方面的研究，中科院物理所

汪卫华研究组近年来取得了重大进展[23-27]，其工作主要是对稀土基 BMG 的力学性

能(如硬度、弹性、延展性和脆性)和制备等方面的研究。2001年，关于非晶形成的

等电子浓度判定被董闯研究组提出[28]。镁基非晶方面，徐坚研究组成功制备出了

具有强非晶形成能力和最高强度的镁基 BMG[29-31]，在一定程度上推动了镁合金的

工业应用。近些年来，国内外对 BMG 材料的研究方向还包括 Greer 等研究的 Mg

基金属玻璃的相分离 [32,33]，Inoue 等研究的金属玻璃的抗疲劳行为及抗腐蚀、剪

切带断裂、微观结构及断裂机制等[34-36]。 

1.2 BMG的形成 

非晶态结构可由气相、液相快速冷却形成，也可由固态直接形成（如：离子

注入、高能粒子轰击、高能球磨、电化学或者化学沉积、固相反应等）。 

1.2.1 BMG形成的热力学条件 

液相在冷却过程中发生结晶或者进入玻璃态(非晶态)时，一些性质的变化如

图 1.1 所示 [37]。随着温度的降低，可分为 A，B 和 C 三个状态的温度范围：在 A

范围，液相是平衡相；当温度降至 Tf以下进入 B 范围时，液相处于过冷状态而发

生结晶，是 Tf是平衡凝固温度；如冷速很大使形核生长来不及进行而温度已经冷

至 Tg以下的 C 范围时，液相的黏度大大增加，原子迁移难以进行，处于“冻结”

状态，故结晶过程被抑制而进入玻璃态，Tg是玻璃化温度，它不是一个热力学确

定的温度，而是决定于动力学因素的。因此 Tg不是固定不变的，冷速大时为 Tg1，

如冷速降低(仍在抑制结晶的冷速范围)，则 Tg1就降低至 Tg2(见图 1.1)。玻璃态的

自由能高于晶态，故其处于亚稳状态。从图 1.1 还可以看到，液相结晶时体积（密

度）突变，而玻璃化时不出现突变；但是比定压热容 Cp在玻璃化时却 

明显地大于结晶时 Cp的变化。按 ∆H = C pT1

T2∫ dT，对液相和固相时的 Cp分别在 Tf 

和 Tg温度区间积分，可知玻璃态在 Tg的结晶潜热明显低于 Tf时的熔化潜热，因

此，形成非晶时液相高的比热容是与其冷却过程熵的下降（即大的熵变 ∆Sm）直

接相关的（ ∆H = Tm∆Sm）。 
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图 1.1 不同状态时材料性能的变化[37] 

1.2.2 BMG形成的冷却速度条件 

合金由液相转变成非晶态（BMG）的能力，既取决于冷却速度也取决于合金

成分。能够抑制结晶过程实现非晶化的最小冷却速率（临界冷速 Rc），理论计算

得出纯金属如 Ag，Cu，Ni 和 Pb 的结晶形核条件，最小冷却速度需要达到

1012-1013K/s 时才能获得非晶，这在目前的熔体急冷方法中较难实现，故纯金属利

用熔体急冷法还不能形成非晶态。而一些临界冷速较低的合金，冷速一般在 107K/s

以下，利用现有的熔体急冷方法就能够获得非晶态。除了临界冷速之外，合金溶

液形成非晶与否还与其合金成分有关，不同的合金成分形成非晶的能力不同，同

一合金系中通常只是在某一成分范围内能够形成非晶（该成分范围与采用急冷方

法和冷速有关）。从图 1.2 中列举的几个合金相图为例可以发现，非晶的成分范围

往往是在共晶成分附近，即凝固温度较低、液相黏度较高的情况，且合金系通常

存在着金属间化合物[37]。 

1.2.3 影响 BMG形成的因素 

影响非晶形成能力的因素有很多，涉及合金中原子的电子结构、键合特征、

相应的晶态结构、合金的热力学性质、各组元的相对含量以及原子尺寸的相对大

小等。一般情况下 ,某种金属对应的晶体结构复杂 ,，有特定的指向，原子之间的

键合较强，其形成非晶结构在动力学上相对容易。对于金属玻璃形成的可能性，

Inoue 总结了 3 条实验规律 [38]：（1）3 个组元具有负的混合热；（2）各组元原子尺

寸差别较大，一般大于 12%；（3）合金由 3 种以上组元构成。同时董闯等[107-110]

等人基于团簇加连接原子的简单非晶结构模型，提出了利用图簇线来设计和优化
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非晶成分的方法。在三元合金系中,团簇式可以用相图上的一条团簇线来描述。所

谓团簇线,就是二元团簇的成分点与第三组元的连线。当确定了团簇式中连接原子

的个数 x,非晶成分就可以确定下来"当添加更多的组元时，可以在不改变基础团簇

的骨架结构的条件下,通过替换团簇式中不同部位(团簇原子或连接原子)的近似元

素原子来描述更多组元的合金成分。Wang[111]提出了用于设计非晶成分的团簇选

取准则 ,即满足拓扑密堆!化学短程序和与共晶点相关。除此之外还有由约化玻璃

转变温度判据发展而来的共晶点准则[112,113]，微合金化 [114,115]，基于某些原来的理

论计算[116,117]以及混乱原则[113]等方法，来设计具有大的玻璃形成能力或者具有特

殊性能的非晶合金。 

 

图 1.2 形成非晶态合金系的平衡相图[37] 

合金成分与形成非晶能力的关系十分复杂，目前还未能明确较全面的规律，

已发现的影响因素主要有：熔体的组成原子之间必须有较大的原子半径差异且组

元的原子体积之差的影响可用下式表示： 

                         xB
min(VB −VA ) ≈ 0.1                      （1.1） 

表示：式中，xB
min是形成非晶时 B 组元的最小原子数分数，VA或 VB是组元

A 或 B 的原子体积。 

临界冷却速度 Rc与 Tg/Tf比值有关，此比值越高，则 Rc越小，非晶态越容易

形成，如图 1.3 所示 [37]；至于组元原子之间的键合、电子结构等性质的影响则如

前所示，可形成非晶的合金成分通常存在金属间化合物，这表明原子间键合较强

并有特定指向的情况下，被急冷的熔体在动力学上有利于形成非晶。 
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图 1.3 Pd-Si 固溶体的 Rc与 Tg，T f之间的关系
[37] 

1.3 BMG的制备方法 

BMG 在热力学上具有较大的玻璃形成能力，这使得利用缓冷凝固技术制备非

晶合金成为可能。所谓缓冷凝固是通常以不大于 103K/s 的冷却速度凝固。迄今为

止，已用于制备大块非晶合金的缓冷凝固工艺有溶剂法、铜模铸造法、电弧熔炼

法、单向凝固法、吸入铸造法、高压铸造法等 [39-46]。采用上述凝固技术已成功制

备出直径为 1~80mm 的 BMG。 

1.3.1 溶剂法 

溶剂法是最早用于制备 BMG 的一种工艺，也是最简单的工艺。合金在石英

管中熔化后，连同石英管一起投入水中冷却。这种方法能够获得 102~103K/s 的冷

却速度。很多合金系都用此工艺制成了大块非晶，例如，直径 16mm、长 200mm

的 Zr-Al-Ni-Cu 非晶合金，直径为 7mm、长 100mm 的 Ln-Al-Ni 非晶合金，直径

40mm、长 40mm 的 Pb-Ni-Cu-P 系非晶合金等[39-41]。各种合金系的尺寸差异反映

了它们玻璃形成能力的不同。采用此工艺制备大块非晶合金时，为了尽可能的减

少熔体和石英管发生反应，合金熔化后应尽早把石英管投入水中，并在水中搅拌，

以提高冷却速度。 

1.3.2 电弧熔炼法 

这是一种在普通的水冷铜坩埚上采用电弧将合金熔化，然后冷凝的简单的工

艺。由于铜坩埚和熔体解除的区域容易成为非均匀形核的质点，所以尽量抑制这

一区域内产生形核是十分重要的。此外电弧熔炼过程中环境气氛的种类、纯度、

流量也是获得 BMG 的重要影响因素。采用该工艺能够制备出最大尺寸为 10 毫米

的 Zr-Al-Ni-Cu BMG [40]。 
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1.3.3 铜模铸造法 

与普通的金属铸造法类似，把合金熔体注入各种形状的内部铜模具中，就可

以制备成外部轮廓和模具内部一样的非晶合金。该工艺所得获得的冷却速度与水

淬法相近，约为 102~103K/s。但是采用该法制备 Zr-Al-Ni-Cu BMG 时，最大尺寸

却远远小于水淬法，只能达到 7 毫米[43]，这可能是因为该合金熔体的粘度较高，

相比之下低熔点、低粘度的 Mg-Ln-TM 和 Ln-Al-Tm（如 La55Al25Ni20
[44]）合金更

加适合于此制备工艺。该工艺的关键是应尽量抑制在铜模内壁上生成非均匀形核

并保持良好的液态形状。采用该制备工艺可获得尺寸约为 7 毫米的 Mg-Ln-TM 和

Ln-Al-Tm BMG 和尺寸约为 10 毫米的 Zr-Al-Ni BMG [40]。 

1.3.4 吸入式铸造法 

为了消除合金熔体在注入铜模凝固时和铜模之间产生的间隙，在铜模铸造

法的基础上发展了吸入式铸造法（差压铸造法）。图 1.4 为该制备方法的示意图。

在强制冷却的铜模（5）的空腔内放置活塞（6），通过电弧迅速加热合金铸锭，

待铸锭熔化后，利用汽缸、油缸等吸力驱动以 1~50mm/s 的速度移动，利用熔化

室（1）和铸造室两者之间的压力差将把合金熔体迅速的吸入铜模，使其快速冷

却凝固，从而制备出非晶态金属玻璃。另外，还可以在熔化室充入一定量的惰

性气体，可以提高熔体的吸入速度。由于该工艺控制因素少，只有熔体温度、

活塞直径、吸入速度等几个因素 [40 ]，所以能非常简单快速的制备出非晶合金。

此外，用该工艺制备的非晶合金基本上不存在因气体卷入而产生的空隙缺陷。

Inoue 等人先后采用吸入式铸造法制备出尺寸为 16mm*30mm 的圆柱形

Zr55Al10Ni5Cu30非晶体
[45,46]。 

 

图 1.4 吸入式铸造法示意图 

1-熔化室；2-冷却水通路；3-热源；4-合金原料；5-强制冷却的铜模；6-活塞 

1.3.5 电磁悬浮熔炼法 

当导体样品处于如图 1.5 中所示的线圈里面时，利用线圈中的产生高频梯度
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电磁场，会在导体样品中产生一种与外部电磁场相反方向的感应电动势，由于外

部电磁场与感生电动势之间的重力和斥力抵消，使得导体悬浮在线圈中间。同时，

样品内部的涡流使得样品加热熔化，向样品吹入惰性气体，可以强化样品冷却。

由于磁悬浮熔炼时样品周围没有容器壁，避免了器壁引起的非均匀形核，因而临

界冷却速度更低。该方法目前不仅用于研究大块非晶的形成，而且广泛用于研究

金属熔体的非平衡凝固过程中的热力学及动力学参数[47]。如合金液态的形核温度

或晶体长大速度。 

 

图 1.5 磁悬浮熔炼示意图 

1.3.6 落管技术 

将样品密封在落管中，内部抽真空或通入保护氩气或氮气。先将样品熔化在

落管上部，并让其在试管内自由下落（不会与管壁相接触），样品在下落同时完成

凝固过程。与悬浮法相似，采用落管技术制备非晶体材料可以实现无器壁凝固，

适应于研究非晶相的形成动力学、过冷金属熔体的非平衡凝固过程。 

1.4 BMG的结构 

不同于晶体结构，非晶结构无法采用单个晶胞以代替整个金属，同时形成过

程的周围环境的可变性，非晶结构的测定和描述均难以进行只能统计性的表达。

常用的非晶结构分析方法为利用 X 射线或者中子散射得出的散射强度谱计算“径

向分布函数”，具体表达式如下： 

                   G(r) = 4π r[ρ(r) − ρo]                      （1.2） 

其中，G(r)是以任一原子为中心，  r 为其他原子与中心原子的距离，ρ(r)是

距离 r 处单位体积中的原子数目，ρo为整体材料中原子平均密度。 
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图 1.6 (a)非晶态 Ni81B19的Ｘ射线散射谱及(b)三类“部分原子对分布函数” 

(实线为实验结果；虚线为理论计算结果)[37] 

但是径向分布函数不能区别不同类型的原子，故对合金应分别求得每类原子

对的“部分原子分布函数”，其定义与上述相同，但针对特定的原子对而言，例如，

二元合金中存在着三类原子对：A-A，B-B 和 A-B，故须根据 A，B 两种原子的不

同散射能力，至少进行三次散射实验才能分别求出部分原子对分布函数。图 1.6

是 Ni81B19 非晶态合金的散射谱线及三类部分原子对分布函数
[37]。径向分布函数

的第一个峰表示最近邻原子的间距，而峰所包含的面积给出平均配位数。从图中

所示的间距可知，非晶态中的间距与凝聚态的间距相近，其配位数在 11.5~14.5

范围内，这些结果表明非晶态合金（金属玻璃）也是密集堆积型固体，与晶体相

近。从所得出的部分原子对分布函数可知：在非晶态合集中异类原子的分布也不

是完全无序的，如 B-B 最近邻原子对就不存在，故实际上非晶态合金仍具有一定

程度的化学序。Bernal 提出了五种间隙结构，即由 4、6、8、9 和 10 原子构成的

四面体、八面体、正方十二面体、盖有三个半八面体的三角棱柱和盖有两个半八

面体的反三角棱柱结构（图 1.7），这些基本结构可以通过共享正三角和正四方组

成无数中延伸结构[48]。有些人进一步应用计算机模拟来构建非晶态结构模型，并

与实验结果相比较以确定其可信度，提出了诸如随机密堆模型、局域配位模型 ,

连续无规则网络模型，密堆团簇堆垛模型，准等同团簇堆垛模型等，但是这些模

型都有其局限性，仅适用于某些类型化合物的非晶态，这说明非晶结构是甚为复

杂多样的。 
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图 1.7 五种 Bernel 多面体结构示意图 

(a) 四面体结构、(b)八面体结构、(c)正方十二面体结构、(d)盖有三个半八面体的三角棱柱

结构和(e)盖有两个半八面体的反三角棱柱结构[48] 

非晶团簇模型是指非晶由若干个不同种类的原子组成的团簇结构单元堆积而

成。这种团簇结构单元包含了非晶的拓扑短程序和化学短程序。对块体非晶合金

的结构分析表明 [38,118,119]，他们的结构是高度无序密排堆垛，并且在长程范围内

多组元间的交互作用是均匀的。Wang[120,121]等人分析了典型块体非晶结构的约化

密度函数，指出在该曲线上无论是第二峰劈裂还是产生的预峰 ,都与液体合金极为

相似，同时也证实了多组元块体非晶合金具有高度无序密排堆垛的团簇结构。 

Miracle 等[122]将团簇模型继续发展，提出了密堆团簇堆垛模型。该模型以溶

质原子为中心的最有效的密堆团簇结构 [123]出发，把这些密堆团簇当作一个结构

单元 ,即类似于晶体中的单胞。在这些结构单元中 ,溶剂原子占据溶质原子的第一

配位壳层的位置，这样唯一的以整数形成出现的某一溶质原子为中心的配位数就

可以通过溶质原子和溶剂原子尺寸的比率确定。同时，按照晶格排列的方法将原

子团簇作为一个整体放置到晶格结点上，间隙位置上排列其它组元"这种模型较之

于早期的模型的差别在于它不仅考虑了最近邻的原子，还延伸到次近邻甚至更远

处的原子排列。这种延伸在于将单个团簇理想化为球形 ,并将这种团簇按照最密集

的 FCC 或 HCP 结构排列,这种排列引进了溶质有序化，超出了最近邻范围。团簇

之间存在的共用原子均是溶剂原子，团簇之间或共面，或共线、共点。从原子密

排的角度看 ,共面可达到较高密度 ,但是由于内部应变的需要，往往使得团簇间形

成共线和共点。在 Miracle 的非晶结构模型中，除了构成团簇的溶质和溶剂原子

外，他还引进了两类原子，一是八面体间隙原子，二是四面体间隙原子。这两类
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原子的大小随着团簇的尺寸而变化。根据上述模型，可以采用晶体学的方法来描

述非晶合金的中程序结构。 

此后，约翰霍普金斯大学的 Ma 研究组结合先进的同步辐射技术和计算机模

拟方法对非晶合金的原子结构进行了系统的研究 [124]，阐述了非晶合金结构从

SRO 到 MRO 的原子堆垛状态，并在此基础上提出了准等同团簇模型。通过实验

和模拟，他们获得了过渡族金属一类金属合金系，过渡族金属一过渡族金属合金

系和简单金属一过渡族金属合金系的原子构型 [124]。对不同的非晶，几种局域配

位多面体在几何构造(即在拓扑学和配位数)上是不同的，也就是说是准等同的。

他们进一步构造了含有几个团簇的中程序，通过团簇共用原子分析，指出非晶更

倾向于按照二十面体对称排列。当然，在这种构造法中，中程序结构虽然具有二

十面体对称的特征，但并不是指严格的二十面体构型。 

1.5 BMG的晶化反应及其影响因素 

1.5.1 BMG的晶化反应类型 

在热力学上，BMG 处于亚稳态，在一定的条件下，其会向或者能量较低的亚

稳态稳态转变。向能量较低较稳定的亚稳非晶态进行转变的过程称为结构弛豫。

此时将改变合金的短程有序程度。在温度较高的情况下，非晶态合金晶化即：原

子克服相应的位垒进行重新排列，形成其他具有亚稳晶化（如准晶）或平衡晶态

的结构。玻璃合金晶化以后，由于微观结构的改变，导致合金的各种力学性能也

发生改变。因此，在非晶研究领域内，晶化的研究占据着重要的位置。 

BMG 的晶化反应分为共晶型、多晶和初晶转变，这是 Herold[49]在二十世纪

七、八十年代提出的。在非晶合金内部形成与基体结构和成分都不相同的晶体相，

即初晶转变，在转变的整个过程中一直伴随着非晶合金原子的重排和长程扩散。

晶化相和非晶相的界面能、原子的扩散是控制晶化转变过程的主要因素。多晶型

转变与初晶转变不同之处在于形成的晶化相结构不同但基体成分相同。在转变过

程中，主要的控制因素是非晶相和晶化相的结构差异。而在共晶型转变过程中，

原子扩散仅仅在两种成分不同的晶化相之间进行，两种相协同生长。 

对于 BMG 而言，其晶化机制取决于合金成分和动力学条件（过热度，含氧

量等）。Xing 等 [50]人用 DSC 的方法对五元 Zr 基大块非晶合金的晶化过程进行的

研究结果表明，在 DSC 曲线上有三个对应于晶化反应的放热峰，它们转变类型都

为伴随组元分离和相分离的初晶型转变。Yavari 等[51]人通过同步辐射对大块非晶

合金 Zr55Al10Cu30Ni5在加热过程中的晶化行为进行了研究，该非晶合金首先通过

初晶型转变形成一种亚稳相，随后该亚稳相通过多晶型转变为稳定相 Zr2Cu。 
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1.5.2 BMG的晶化反应多阶段性 

热分析法，尤其 DSC 是常用来研究非晶态合金的晶化反应过程的有效手段。

通过对金属玻璃合金晶化过程的 DSC 分析发现，有的非晶合金合金的晶化过程包

括不止一个放热反应，说明在这个晶化过程存在着不同阶段的晶化反应。因此，

可以根据金属玻璃合金晶化 DSC 曲线上的放热峰的数目可以把晶化反应过程分

为多阶段晶化和单阶段晶化。单阶段晶化的曲线上有且仅有一个放热峰，而多阶

段晶化的曲线上存在着两个或两个以上的放热峰，有的低温度放热峰对应的是亚

稳相的析出。DSC 上的放热峰与加热速率，合金的化学成分，预处理工艺有关。 

单阶段晶化，图 1.8 为大块非晶合金 Pd40Ni40Cu30P20 和 Pd43Ni10Cu27P20 以

40K/s 的扫描速度得到的 DSC 曲线 [52]。吸热峰对应的是玻璃化转变，随后的放热

峰对应的是晶化反应，最后面的吸热峰对应的是合金的熔化行为。从图中可以看

出，与大块非晶合金 Pd40Ni40Cu30P20相比，Pd43Ni10Cu27P20的玻璃转变温度 Tg约

高 7K，而开始结晶的温度却提高了 36K，其过冷液相区高达 131K，比

Pd40Ni40Cu30P20非晶合金约大 20K。两种成分 BMG 的晶化温度的不同与加热过程

中形成的不同结构晶态相有关，可能是由于 Cu 含量的变化改变了初生相的结构。

Pd-Cu-Ni-P BMG 晶化析出的相一般很复杂，如 Pd40Ni40Cu30P20 BMG 晶化析出了

Ni3P、Pd15P2和 Pd2Ni2P 等相。 

 
图 1.8 非晶合金 Pd40Ni40Cu30P20和 Pd43Ni10Cu27P20以 40K/s 的速度的 DSC 曲线[52] 

多阶段晶化，如果 BMG 晶化过程中析出的各种相的形核功相差较大时，在

较低的温度下，形核功较小的相就首先析出，此时析出的相可能是亚稳相，它在

随后较高的温度下要进一步分解为更加稳定的相。人们在研究非晶合金的多阶段

晶化行为时，发现有的合金在较低温度能够稳定析出二十面体准晶相（I-相）。I-

相在非晶基体上的稳定析出为人们研究它的形成机制及其与非晶合金结构之间的

内在联系创造了实验和温度条件。从本质上来讲，大块非晶合金晶化反应的阶段

性与合金的成分密切相关。如图 1.9 所示为大块非晶合金 Zr-Al-Ti-Ni-Cu 和
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Zr-Al-Cu-Pd 的 DSC 曲线[38]，可以看出由于加入了合金元素 Ti 和 Pd，合金的晶

化反应由原来的单阶段晶化转换为双阶段晶化。这种大块非晶合金在第一放热峰

温度下退火，可得到均匀分布于非晶相基体之上的纳米晶粒结构，也可以称之位

非晶复合材料。人们发现纳米晶非晶合金在某些方面比单一非晶相的合金具有更

好的性能（如机械性能、磁性能等）。这种非晶合金的形成一般需要满足以下几个

条件 [53]： 

（1）具有多阶段的结晶过程 

（2）在非晶基体上存在均匀分布的初晶相的形核质点 

（3）晶粒的长大受到低扩散系数的溶质原子在纳米晶/非晶基体界面扩散的

抑制。 

（4）溶质原子从初晶相内富集到基体后，非晶基体要有好的热稳定性。 

 

图 1.9 大块非晶合金的 DSC 曲线[38] 

(a)Zr-Al-Ti-Ni-Cu 非晶合金(b)Zr-Al-Cu-Pd 非晶合金 

1.6 BMG性能 

BMG 中由于没有晶体中不可避免的晶界而在许多方面表现出优良的性能，比

如力学性能、耐腐蚀性能、磁性能等。因此，BMG 有可能成为新一代的工程材料

和功能材料，具有很大的应用前景[54]。 

1.6.1 室温硬度与断裂强度 

铜模吸铸法是用来制备大块非晶合金最常用的方法之一，冷凝过程中合金的

表面和内部的冷却速度有不同，试样尺寸越大，差别越大，人们自然会想到其结

果是否会对硬度产生影响。 Inoue 等人 [56]通过测定直径为 5mm 和 7mm 的

Zr60Al10Co3Ni9Cu18非晶棒横截面上离中心点不同距离的硬度以及厚度为 20µm 的

快淬非晶薄带沿宽度方向不同点的硬度，结果发现，所有试样各点的硬度基本保

持一致，没有什么变化规律（图 1.10），说明 Zr60Al10Co3Ni9Cu18 BMG 的硬度和冷
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却速度基本无关。而实际上，不同的冷却速度将会获得不同微观结构的非晶合金。

由此可知，对晶体组织变化反应比较灵敏的硬度并不能反映非晶合金微观结构的

变化。 

 

图 1.10 直径为 5mm 和 7mm 的 Zr60Al10Co3Ni9Cu18非晶棒和快淬非晶薄带的硬
[55] 

图 1.11 为几种 BMG 的抗拉断裂强度，其中 Cu-基大块非晶合金是到目前为

止所发现强度比较高的非晶合金，其强度达到了 2000~2150MPa[56]，与具有理想

晶体结构、直径为 1μm 的铜晶须的强度（2000MPa[57]）相当。 

 

图 1.11 几种大块非晶合金的抗拉断裂强度[56] 

图 1.12 为 Cu60Zr30Ti10和 Cu60Hf25Ti15片状 BMG 的拉伸应力-应变曲线，试样

的厚度为 1mm、宽度为 2mm、长度为 10mm。可以看出，合金子拉伸过程中首先

经历弹性变形，随后进入塑性屈服阶段，在此过程中具有很小的塑性变形和加工

硬化（与很好的弯曲韧性相一致），最后发生断裂。Cu60Zr30Ti10 和 Cu60Hf25Ti15
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片状非晶合金拉伸时的杨氏模量 E、抗拉屈服强度 σy、断裂强度 σf、断裂应变（包

括弹性应变）分别为 112GPa、1780MPa、2000MPa、1.9%和 120GPa、1920MPa、

2130MPa、2.0%。 

 

图 1.12 Cu60Zr30Ti10和 Cu60Hf25Ti15片状非晶合金的拉伸应力-应变曲线[56] 

图 1.13 为直径 2 毫米的 Cu60Zr30Ti10 和 Cu60Hf25Ti15非晶棒的压缩应力-应变

曲线，具有 1.7%的弹性应变和 1.6%的塑性应变，与拉伸曲线相比，具有更宽的

锯齿型塑性应变范围。较宽范围内的塑性应变和略微提高的加工硬化现象可能是

因为在整个压缩试样外表面各个方向都产生了剪切变形带，这些剪切变形带的相

互交叉使得合金原子在剪切带中的扩散受到了抑制。Cu60Zr30Ti10 和 Cu60Hf25Ti15

非晶棒压缩时的杨氏模量 E、抗拉屈服强度σy、断裂强度σf 分别为 114GPa、

1785MPa、 2150MPa、 124GPa、 2010MPa、 2160MPa。从以上数据可以看出

Cu60Zr30Ti10 和 Cu60Hf25Ti15 非晶合金的拉伸断裂强度和压缩断裂强度基本相同，

这也进一步说明了它们具有非常好的韧性。这种具有超过 2000MPa 的高强度和优

良韧性的 Cu-基大块非晶合金是一种很有潜力的结构材料。另外，大块非晶合金

的强度杨氏模量与成分密切相关。比如，随着成分的变化，厚度为 2.5 毫米的片

状 Zr70-x-yTixAlyNi10Cu20(0<x<10，5<y<15)非晶合金的 σf 在 1500~1900MPa、E 在

78~93GPa 的范围内发生变化 [55]。 
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图 1.13 直径 2 毫米的 Cu60Zr30Ti10和 Cu60Hf25Ti15非晶棒的压缩应力-应变曲线[56] 

1.6.2 抗弯强度 

大块非晶合金的拉伸断裂强度很高，Cu-基 BMG 的强度高达 2000MPa。但是

作为工程材料，除了拉伸强度外，还需要考虑一定的抗弯强度，因为在许多工况

下都要承受弯曲应力。因此，对大块非晶合金的抗弯强度进行研究很有必要。 

一些研究工作者采用挤压铸造方法制备了厚度为 6毫米的片状 Zr-基和 Pd-基

大块非晶合金，发现其弯曲断裂强度要比拉伸强度高很多 [55]。三点弯曲实验过程

中弯曲强度和弯曲模量可以分别由下式计算[56]： 

                     σ bf = (3FL) / (2wh2 )                      （1.3） 

                     )4/()( 33 δwhFLEbf =                      （1.4） 

其中 F 是弯曲断裂载荷，L 是外跨距，w 是试样的宽度，h 是试样的高，δ

是试样断裂前的挠度。其三点弯曲实验的弯曲强度 σbf、弯曲模量 Ebf和断裂挠度

δ如表 1.2 所示。这里需要指出的是，大块非晶合金的弯曲强度和制备工艺密切

相关。比如，采用传统的铜模铸造法制备的 Zr60Al10Ni10Cu20的弯曲断裂强度却很

低，为 1800~1900MPa，与由非晶粉采用粉末冶金制备的块体非晶合金的抗拉强

度基本相近[57]，而挤压铸造法制备的非晶合金的强弯强度要高很多。一般认为氧

化物玻璃的抗弯强度和残余应力有关，试样外表面的残余压应力导致了弯曲断裂

强度的大幅提高[58]。在挤压铸造过程中，由于过冷熔体与铜模之间的解除更为紧

密，合金试样的外表面的冷却速度比较快，结果试样内外冷却速度差增大，在试

样的内部和外表面分别产生拉应力和压应力，这可能是 BMG 抗弯强度大幅度提

高的原因所在。残余应力的产生实际上是微观结构发生变化的外在表现，这进一

步说明研究非晶合金微观结构对其性能的影响的重要性。 
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表 1.2 片状非晶合金的弯曲强度、弯曲模量和断裂挠度 

非晶成分 σbf/MPa Ebf/GPa δ/mm 

Zr55Al15Ni10Cu20 3895 115 2.5 

Zr55Ti5Al10Ni10Cu20 2930 92 2.4 

Zr52.5Ti2.5Al15Ni10Cu20 3300 104 2.1 

 

1.6.3 疲劳强度 

到目前位置，人们对 BMG 的疲劳强度研究不多。Inoue 等人对 Pd40Cu30Ni20P20 

BMG棒在频率 60Hz 旋转弯曲载荷条件下的室温疲劳强度进行了比较系统的研究
[59]
。疲劳试样标距部分的直径为 5 毫米，长度为 10 毫米。图 1.14 为最大循环应

力与拉伸断裂强度的比值和断裂循环次数 N 的关系曲线，为了进行比较，

Zr65Al10Ni10Cu15 大块非晶合金和快淬 Pd80Si20、Ni75Si8B17、Co75Si10B15 非晶薄带

的数据也在图中标出[60-64]。 

 

图 1.14 几种大块非晶合金最大循环应力与拉伸断裂强度的比值和断裂循环次数 N 的关系曲线 

Pd40Cu30Ni20P20 BMG 拉伸断裂强度为 1700MPa[10]。由图 1.14 可知，循环应

力为 900MPa 和 600MPa 时疲劳失效循环次数分别为 1.2*103和 1.43*105，而应力

减小到 240MPa，循环次数达到了 107后合金仍没有发生疲劳失效，该大块非晶合

金的疲劳极限约为 0.2，其值与 Zr65Al10Ni10Cu15 大块非晶合金和快淬 Pd80Si20、

Ni75Si8B17 、 Co75Si10B15 非 晶 薄 带 的 值 (0.18~0.3) 相 近 ， 而 大 大 超 过 了

Zr41Ti14Cu12.5Ni10Be22.5大块非晶合金。 

与一般的铝合金相同 Pd40Cu30Ni20P20大块非晶合金在旋转弯曲载荷下的疲劳

断裂发生在与试样轴向垂直的平面，在 600MPa 循环 1.43*105次后的疲劳断裂形

貌如图 1.15 所示。断裂面的特征可以分为四个区域：裂纹源，位于试样外表面的

擦伤部位，该部位在循环疲劳过程中承受着最大应力载荷；位于裂纹源附近的扭

转变形区域，是由试样轴向成 45 度的平面上扭转力所致；疲劳裂纹的扩展区域，
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在该区域形成了条状花样。最后的瞬断区域，可以看到在该区域有第二相析出，

可能是由于发生断裂的瞬间该区域温度突然升高所致。 

BMG 的疲劳强度和试样表面缺陷、残余应力及第二相的存在有关。试样表面

固有的擦伤会使得疲劳极限急剧下降，而表面的残余压应力有利于疲劳强度的提

高。非晶基体均匀分布的第二相能够减小应力集中和细化裂纹源结果可以阻滞裂

纹的扩展，提高试样的疲劳极限。另外，大块非晶合金疲劳强度还与其氢脆灵敏

性有关。Zr45Ti14Cu12.5Ni10Be22.5 BMG 的疲劳极限很低的原因可能是由于 Ti 的存

在加快了试样表面的吸氢速率而导致比较严重的氢脆。 

 

图 1.15 在 600MPa 加载下循环 1.43*105次后的疲劳断裂形貌[10] 

1.7 不同处理方式对 BMG的影响 

1.7.1 退火对 BMG的影响 

BMG 的晶化方法很多，一般常用便于控制的等温退火法进行晶化。等温晶化

退火的工艺为:将玻璃合金放入加热炉中，在保护气氛中用较快速度(≥100K/min)

将合金升温至低于正常晶化温度的某一温度，保温一定时间 ,使玻璃合金部分或完

全晶化后冷却至室温。等温晶化退火工艺中的关键因素是保温时间和退火温度，

它们决定着所得纳米晶的尺度和是否能成功获得纳米晶，并且对于不同成分的合

金体系，保温时间和退火温度与纳米晶粒数量和尺寸的关系也不同。卢柯等在这
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方面取得了显著的成效。 

1988 年，Yoshizawa 等人首先发现，在 Fe-Si-B 大块非晶态合金的基体中加

入少量 Cu 和 M(M=Nb,No,W,Ta 等)，经一定温度晶化退火后，可获得一种具有

bcc 结 构 的 性 能 优 异 的 超 细 晶 粒 (D≈ l0 纳 米 ) 软 磁 合 金 , 特 别 是 对 于

Fe73.5Cu lNb3Sil3.5B9，最佳退火工艺为 550°C 退火 l 小时。对于纳米晶合金的形成

机制，研究工作者对 Fe73.5CuINb3Sil3.5B9 进行了很多的研究，可以肯定的是微量

元素 Cu 和 Nb 是获得超微晶结构的关键元素。Hono 等人通过研究发现，即在加

热初始阶段，在非晶合金基体中将先形成了富 Cu 相的原子团，然后由于 Cu 相的

富集导致增加了附近区域的 Fe 浓度,从而成为 α-Fe(Si)晶化相成核的核心。而当

α-Fe(Si)晶粒长大时，在其外围的非晶态合金相中，由于 Nb 和 Si 元素含量的显著

提高，导致体系的晶化温度增加，从而阻碍了晶粒的进一步长大。在非晶基体上

形成了这些纳米晶。其中非晶相而形成的一种特有结构的体积约占 30%，其余是

剩余 α-Fe 结构。和少量析出的晶化不同之处在于,α-Fe 少量析出时，降低了高频

损耗,而没有提高综合软磁性能。比较而言，纳米晶合金的晶粒尺寸小于磁交换作

用长度,导致在平均磁晶中各向异性比较小, 并且通过调整成分，可以使其磁致伸

缩趋近于零。因此，纳米晶合金具有优异的综合软磁性能[65]。 

1.7.2 深冷处理对 BMG的影响 

深冷处理又称超低温处理 ,是指用制冷剂液氮(-196°C)等 ,对材料在-130°C 以

下进行处理以改善材料性能的一种处理方法[66,67]。早在 1877 年，Cailetet 和 Pictet

分别将氧冷却到 244K 及 140K 温度下 [68]。由于普通制冷剂与氦、氢、氖、氮及

氧等“永气体”的沸点分界线为 123K，因此低于 123K(-150°C)的所有现象、技术及

设备等可以用“深冷”一词 [69]。但是,在工业上通常认为深冷温度为低于 150K, 因

此当时在工业上对于有关 123K 这一温度的定义并未被迅速接受。 

深冷处理是常规冷处理的一种[70]。早在 1937 年，Gulyaev[71]首次提出, 深冷

处理可以改善材料的性能。但是鉴于当时低温处理技术尚不够完善，直到 20 世纪

70 年代以后 ,绝缘材料的迅速发展及液氮在工业上的广泛应用，深入研究深冷处

理越来越吸引研究工作者的兴趣,并使深冷处理作为一种常规处理的延伸，使其在

工业应用上成为可能 [72]。一些科研工作者通过研究得知深冷处理能够增强模具、

零件及刀具的一些性能。早在十九世纪中叶，人们已经直接利用深冷介质  (-84°C)

对刀具等进行处理。后来，因为处理中的存在着热冲击过程，将导致刀具的损坏

加速，进一步吸引了研究者对深冷工艺过程的研究[73,74]。 

深冷（超低温处理）处理可以提高材料的性能 ,但材料的深冷处理工艺目前还

不是很成熟，学者们的意见也不统一，主要体现在升降温速度、保温时间、深冷

处理次数和深冷与回火工艺顺序等几个方面。深冷处理可以改善多种材料如有色



博士学位论文 

 - 21 - 

金属 [76]、黑色金属 [75](包括高速钢、工具钢等几乎所有钢种)、聚合物 [78]、硬质合

金 [77]、金属陶瓷涂层 [80]及金刚石 [79]等的耐蚀性、耐磨性和疲劳寿命等 ,并能起到

稳定工件尺寸 ,改善材料中组织的均匀性 ,减小变形的作用[81-83],进而可提高零部件

的实际使用寿命,具有可观的市场前景和经济效益。国内外公司广泛将深冷处理用

于提高零部件及刀具等的使用寿命[84,85]。他们发现对零部件进行深冷处理，至少

可以把刀具使用寿命提高 1-2 倍,最高可以提高 6-10 倍。 

国内外学者对深冷处理在 BMG 中的应用展开了一系列的研究。由于深冷处

理过程中所产生的内应力导致 Cu46Zr46Al8 非晶合金中晶体相 B2 CuZr 相晶粒细

化，CuZr 相形貌也随之发生了明显改变，由原来的树枝状变为板条状，经鉴定分

析板条状晶粒相为 B19’CuZr 相。微观结构的改变促使非晶合金材料的室温力学

性能得到显著提高，深冷 8 h 后该非晶合金的压缩断裂强度和显微硬度提高幅度

最大，分别提高了 14. 67%和 34. 63% [86]。Huang 等报道了在深冷环境下变形 Ti

基非晶合金的压缩强度和塑性显著增加。他发现在深冷环境下变形可以有效地减

缓原子的流动性和扩散性，从而抑制纳米晶的成核和生长 [87]。还有一些研究工作

者研究了在 77K 温度下 Ni60Pd20P17B3 BMG 的微观结构和剪切带。发现在 77K 下

断裂后，在剪切带和断裂表面存在着一些纳米颗粒(3-5 纳米的面心立方 Ni-Pd 固

溶体)，但是在未变形区域没有发现，并且发现 77K 下断裂的颗粒比室温下断裂

下的要小。这些具有较小尺寸的面心立方颗粒可以抑制剪切带的传播，从而增强

77K 下的塑性[88]。 

1.8 Cu基 BMG研究进展 

Cu 基 BMG 具有高的优异的力学性能、玻璃形成能力和低的成本，使得 Cu

基大块非晶合金很有可能作为一种结构材料，吸引了许多研究工作者广泛的兴趣。

迄今为止人们发现的 Cu 基块体非晶合金体系有：Cu-Zr-Al、Cu-Zr、Cu-Zr-Nb、

Cu-Zr-Ti、Cu-Zr-Al-Y、Cu-Zr-Al-Ag、Cu-Zr-Ti-Sn、Cu-Zr-Ti-Ni、Cu-Zr-Ti-Ni-Sn、

Cu-Zr-Ti-Hf、Cu-Zr-Ti-Ni-Cr 等。这些非晶合金都是在 Cu-Zr 二元合金的基础之

上发展的。 

上世纪七十年代末期，通过研究在 Cu-Zr 二元合金系中的热稳定性，

Buschow[89,90]得到了一些有关于玻璃形成能力的参考信息。上世纪九十年代末期，

通过对 Cu-Zr 合金体系玻璃和熔体的形成焓进行研究，Tuichanin[91]在热力学上为

大尺寸 Cu 基非晶态合金的成功制备奠定了基础。然而，真正意义上的大体积铜

基大块非晶态合金是由三元系及其多余三元开始的。 

二十一世纪初，美国的 William Johnson[94]、德国的 Schultz[93]和日本的 Inoue[92]

等人成功制备了铜含量大于 50%的铜基大块非晶合金。2001年 Inoue 等人[92]成功

制备出了拉伸断裂强度为 2000~2160MPa，压缩塑性达到了 0.6%~1.8%，压缩断裂
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达到了 2060~2150MPa，直径为 4mm 的 Cu60Zr30Ti10大块非晶合金金。在这之后，

Calin[93]发现添加了 Si、Fe 和 Ni之后 Cu-Zr-Ti 的非晶合金，其力学性能有所改善，

如 Cu47Ti33Zr11Ni8Fe1、Cu47Ti33Zr11Ni8Si1和 Cu47Ti34Zr11Ni8合金的压缩塑性、压缩

断裂强度和杨氏模量分别大于 2% 、2000MPa 和 100GPa。同时，Cu-Zr-Ti-Y 和

Cu-Zr-Hf-Ti 四元非晶态合金体系被 Inoue[92]开成功制备出来，其拉伸塑性达到了

0.8%~1.7%，增加临界尺寸到 5mm，拉伸强度超过了 200MPa。Duan 等[95]通过研

究发现，在初始退火阶段，添加 Pd 后的 Cu-Zr-Ti 非晶合金可以形成纳米准晶组织，

尺寸约为 3~10nm。Cu-Zr-Ti-Sn 大块非晶合金被 Bian 等[96]制备出来，直径为 5mm。 

通过利用铜模吸铸法，通过在 CuZrAl 合金上添加 Be 合金元素，Kim[97]等人

成功制备出直径高达 12mm，过冷液相区范围为 103K 的 Cu43Zr43Al7Be7。Inoue

小组在Cu-Zr-Al的基础上添加合金元素Ag和 Pd，成功得到了Cu40Zr44Al8Ag8
[98] 、

Cu36Zr48Al8Ag8
[99] 和 Cu34Zr48Ag8Al8Pd2

[100]大块非晶，直径分别为 15mm、25mm

和 30mm。厘米级的大块非晶合金被胡壮麒小组 [101]和徐坚小组 [102]分别通过在

CuZrAl 的基础上添加其他合金元素，成功制备出来，其成分分别为 Cu46Zr45Al7Gd2

和 Cu42Zr43Hf1.5Y3.5Al10。 

Wang 等人[103-105]在 2004 年首次发现了 Cu-Zr 二元系块体非晶合金，直径为

2mm。可以形成非晶合金的成分为 Cu100-xZrx(x=34，36，38.2，40%)，在这之中

Cu64Zr36大块非晶合金具有 0.64 的约化玻璃转变温度，46K 的过冷液相区宽度，

压缩断裂强度和杨氏模量分别达到了 2000MPa 和 92.3GPa。Cu50Zr50二元系大块

非晶合金，其压缩塑性变形为 1.5%，压缩断裂强度为 1350MPa  [103]。 

但是，和很多的其他大块非晶合金类似，Cu 基大块非晶合金以突然失效的方

式发生脆性断裂，没有明显室温宏观塑性变形，这是由于高度局域化的剪切行为

所导致的，很容易造成严重的破坏，使其应用受到了很大的限制。所以，块体非

晶合金材料的脆性断裂问题是一个急需解决的关键问题。 

1.9 本论文研究目的、意义和主要内容 

目前, BMG 的研究存在一定的局限性，特别是某些力学性能如脆性较大，塑

性较低等，难以满足工程材料的需求。优化大块非晶合金的晶化条件，当非晶基

体析出一定量晶体相时能改善大块非晶合金的力学性能。为改善大块非晶合金的

力学性能，本研究在真空下对大块非晶合金进行退火和深冷处理。通过控制退火

温度和深冷时间，析出不同类型和尺寸颗粒的晶体晶体相，测定并分析其力学性

能，从而获取大块非晶合金的最优工艺参数。 

本文以 Cu45Zr45Ag7Al3 BMG 为研究对象，开展了下述工作： 

（1）研究了 Cu45Zr45Ag7Al3合金的热稳定性、玻璃形成能力和不同温度退火

后的组织和力学性能。讨论了多种热力学参数与 Cu 基非晶玻璃形成能力的关系，
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分析了 Cu 基非晶合金的形成机理，并研究退火处理对其组织和力学性能的影响。 

（2）研究不同深冷时间对 Cu45Zr45Ag7Al3合金的影响，获得其压缩、拉伸和

弯曲性能。研究不同深冷时间处理后，Cu45Zr45Ag7Al3 BMG 微观组织和各种力学

性能的关系，分析了该非晶合金断裂的机理。 

（3）研究不同深冷时间处理后的 Cu45Zr45Ag7Al3 BMG 的四点弯曲疲劳性能，

获得不同的疲劳寿命、疲劳断口形貌和裂纹扩展行为，探讨了不同深冷时间后微

观组织与疲劳断裂和裂纹扩展行为的关系。 

（4）研究了 Cu45Zr45Ag7Al3 BMG 的三点弯曲、拉-拉、压-压疲劳性能，绘制

了其疲劳寿命曲线，研究了不同加载方式对该非晶合金疲劳性能的影响。 
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第 2章 Cu45Zr45Ag7Al3 BMG晶化行为及等温热处理对

力学性能的影响 

2.1 引言 

Cu 基 BMG 具有比较强的非晶形成能力,良好的物理性能与力学性能 ,在一些

领域已获得应用。近几年来，对于 Cu 基大块非晶的力学性能研究已有不少报道,

但不同制备条件下或不同成分获得的大块非晶合金其力学性能存在着较大的差

异。 

Cu基BMG在热力学上处于亚稳态,其由于体系内的自由能高于同种平衡晶态

的自由能 ,在特定的条件下 ,存在着向能量较低的平衡态或亚稳态转变的趋势。在

较低的温度下 ,一般非晶将发生向较稳定的亚稳非晶态转变 ,即结构驰豫现象。在

较高的温度下,由于原子克服位垒重新排列有足够的能量，那么非晶态将向平衡晶

态或亚稳晶态转变 ,称为非晶合金的晶化。随着上述晶化反应的发生 ,非晶合金的

微观结构也随之发生变化,必然导致某些物理或者化学性质发生显著的改变。一些

研究工作者报道了非晶合金通过热处理后，在基体内析出了纳米晶体可以强化该

非晶合金 [125],但如果该纳米晶化相粒度不均匀或分布不均匀 ,将会对其性能将产

生不利的影响。Cu 基 BMG 的组元较多、晶化方式与传统非晶条带也不尽相同。

不同合金组元以及晶化处理方式对合金的力学性能的影响尚未清楚。寇生中等[126]

用纳米压痕法研究了铸态和低于玻璃化转变温度退火后 Cu50Zr42Al8 BMG 的力学

性能，发现等温退火后试样的塑性增加而硬度和弹性减小。Ma 等 [127]通过差示扫

描量热法研究了非晶在持续加热和等温条件下，其无序程度对晶化动力学的影响，

发现非晶合金的晶化时预先存在的短程有序区作为晶核长大开始的三维扩散控制

的过程，且无序程度越大，非晶合金的晶化越迟缓。杨高林等 [128]研究了升温速

率对 Zr65Ni10Cu17.5Al7.5 BMG 晶化的影响，发现在升温过程中可以分为 3 个阶段，

随着升温速率的提高每个阶段对应的晶化峰温度和晶化起始温度都向高温区域移

动，并且对应的这 3 个阶段的合金相是由准晶相经四方晶系的混合相（Al2Zr3和

NiZr2）向斜方晶系（Al3Zr2）、四方晶系（CuZr2）以及立方晶系的（NiZr2）的

混合相进行晶化转变，每个阶段的晶化产物和晶粒尺寸随着升温速率的升高变化

不大。Ming 等[129]通过研究发现 Zr41.25Yi13.75Ni10Cu12.5Be22.5大块金属玻璃经过等

温退火后其出现明显的脆化现象，这主要是由于在退火过程中自由体积的减少，

严重破坏了裂纹尖端区域的塑性变形能力，同时，一些纳米尺度的颗粒析出使得

合金中的粘度增加，导致塑性变形更加困难，降低了材料的机械性能。所以，研
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究退火对 Cu 基 BMG 的力学性能的影响，对 Cu 基 BMG 的应用有很大意义。 

本文以 Cu45Zr45Ag7Al3 BMG 作为研究对象，对其非等温和等温晶化行为进行

了详细的研究，并研究了等温处理对合金晶化相和合金的力学性能的影响，以便

为该合金的实际应用提供有益数据。 

2.2 实验材料及检测方案 

2.2.1 实验材料制备 

本实验采用纯海绵锆（纯度约为 99.9%）、纯铜（99.8%）、纯铝（99.9%）

和纯银（99.99%）为原材料，根据成分 Cu45Zr45Ag7Al3 按照原子百分比配料，并

将精确称量好的金属元素用超声波进行震荡清洗，以确保减少其杂质。试样的制

备采用电弧熔炼的方法，所用设备为沈阳科学仪器股份有限公司生产的高真空电

弧熔炼及其吸铸系统，如图 2.1 所示。 

 

图 2.1 高真空电弧熔炼及吸铸系统 

将根据成分配好的合金元素放置在铜坩埚中，利用机械泵和分子泵依次对熔

炼室和模具室进行抽真空处理，使其真空度为 2×10-3Pa，然后冲入-0.05 个大气压

的氩气，可以有效的避免合金元素被氧化。实验前先熔炼中央坩埚中放置的纯 Ti 

3-4 次，这是由于高化学活性的纯 Ti，能够吸收真空室内残余的氧气，有效的减

少氧气的含量，避免在熔炼过程中合金被氧化。将合金熔炼成合金锭子之后，再

反复的熔炼 3-4 次，并加以电磁搅拌电流以确保合金混合均匀。最后将熔炼好的

合金置于吸铸坩埚内进行熔炼。待合金熔化成液态后，液态合金在压差的作用下
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快速流入铜模中，形成 4mm 的棒状非晶合金。表 2.1 中列出了非晶合金制备过程

中的主要工艺参数。制备的压缩试样的直径为 4mm，试样实验段的长度为 8mm。 

表 2.1 非晶合金的制备工艺参数 

真空度(Pa) 工作电流(A) 气氛,压强(大气压) 吸铸电流(A) 搅拌电流(A) 

2×10-3  200±15   Ar, -0.05  250±25    5 
 

2.2.2 热处理方案 

采用 DL-70 型真空加热炉，氩气保护下进行，在 741K、746K、751K 和 756K

下进行退火处理，保温时间为 30min。得到晶化态的试样，然后将铸态的和不同

温度下退火的试样进行试验，以研究晶化对该非晶合金性能的影响。 

2.2.3 检测方法 

2.2.3.1 X射线衍射(XRD)分析 

采用 XRD 鉴定合金的物相结构。通常单相非晶合金的衍射曲线表现为漫散

的衍射峰，而非晶复合材料则表现为强度不同明锐的衍射峰和漫散的衍射峰的叠

加。X 射线衍射实验在丹东射线仪器公司生产的 Y500 型 X 射线衍射仪(XRD)进

行。它应用 Cu Kα 射线源，波长 λ=1.540598Å，扫描角度为 20°-80°，扫描速度为

0.05°/s。 

2.2.3.2 扫描电镜 

利用 Quanta2000 环境扫描电镜对断口形貌进行观察，分析断口特征，研究组

织结构对力学性能的影响。 

目前扫描电子显微镜是材料结构研究的最直接手段之一，其既能提供像光学

显微镜那样清晰直观的图像，并且又具有观察景深长、分辨率高的特点。它可以

采用不同图像信息的形式，给出定量或者半定量的表面成分的分析结果。扫描电

子显微镜是用聚集电子束在试样表面逐点扫描而成像。观察试样表面的形貌时，

检测器主要是收集部分背散射的电子以及二次电子，信号会随着试样表面的形貌

差异而发生变化，进而生成信号衬度，经放大后输出成像。 

2.2.3.3 透射电子显微镜(TEM)分析 

应用 TEM 分析合金微区组织的形貌和结构。常用的工作模式有两种，即成

像模式和衍射模式。在成像模式下，可以观察组织的显微形貌、晶体结构等信息。

而在衍射模式下，可以对样品进行物相鉴定。制备透射电镜样品时，先用线切割

或低速金刚石锯从试样上切出厚度约为 1 mm 的薄片，用细砂纸将其厚度机械研

磨至 30 μm 左右，然后冲成直径为 3 mm 的圆片，再用凹坑减薄仪将薄圆片预
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减薄至 10 μm 厚，最后采用离子减薄得到厚度至少小于 100 nm 的样品。减薄时

用液氮冷却样品台来避免样品温度升高，以保证待测样品不发生相变。采用

JEM-2010 型透射电镜，工作电压 200 kV，并配有能谱分析仪(EDS)。 

2.2.3.4 热力学分析 

差示扫描仪(DSC)可用于研究快速凝固合金中亚稳相的转变温度以及转变动

力学特征分析。论文测量非晶合金的热力学参数采用德国 NETZSCH 综合热分析

仪，型号为 STA-409PC。DSC 使用纯 In 和 Zn 标样进行校正，温度精度可达到±

0.1℃。它是集 TG、DTA、DSC 于一体的综合实验设备,还可以与红外光谱仪、热

膨胀仪等其它实验设备联用。在整个测试温度范围内，对样品扫吹氩气进行保护。

从  DSC 得到的热分析曲线可以分析非晶合金样品的热稳定性，得到一系列热力

学参数，如玻璃转化温度 Tg,初始晶化温度 Tx, 峰值晶化温度 Tp，初始熔化温度  

Tm和液相线温度 Tl等。 

2.2.3.5 室温压缩性能分析 

本论文的室温压缩力学性能试验在  INSTRON-5569 实验机上进行。待测试

样在压缩前，先用金刚石慢速锯切割，然后利用自制的断面磨平模具在砂纸上将

试样两端磨平，以保证两个端面的平行度。加载的应变速率为  5×10-4s-1，待测样

品一般都重复进行 4 次测量，然后取其平均值，以保证压缩力学性能数据的准确

性。 

2.3 Cu45Zr45Ag7Al3 BMG非等温晶化动力学研究 

图 2.2 所示为大块非晶合金 Cu45Zr 45Ag7Al3的 XRD 图谱。从图中可以得知，曲

线上只有一个宽广的漫散衍射峰，漫散衍射峰的为止在 2θ=40°附近，与其他一般

的 Cu 基 BMG 的漫散衍射峰的位置相近[130]，这说明制备的棒状样品具有完全非

晶态结构。用高分辨透射电镜对其内部结构进行了进一步的观察，如图 2-3 所示，

样品表现出原子排列混乱无序的特征，观察不到晶化相所对应的条纹痕迹，没有

出现长程有序的原子结构，同时对非晶样品做选取电子衍射分析，结果显示其衍

射环呈现单一的晕环。这些特征都进一步证实了样品为完全非晶态结构。 
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图 2.2 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 的 XRD 图 

 

图 2.3 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 的高分辨透射电镜照片及其选区电子衍射图 
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图 2.4为 Cu45Zr45Ag7Al3 BMG 以 10K/min、20K/min、30K/min 和 40K/min 升

温的 DSC 曲线，图中每条曲线均有一个明显的吸热反应，对应于合金的玻璃化转

变，随后有一个明显的放热峰，对应于非晶合金的晶化过程，两者之间有较宽的

过冷液相区。用切线法可以标定出样品在不同升温速率下的玻璃化转变温度 Tg、

晶化初始温度 Tx和晶化峰温度 Tp对应的晶化体积分数 X，见表 3.1。 

 

图 2.4 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 在不同升温速率下的 DSC 曲线 

表 2.2 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 在不同升温速率下的特征温度(Tg、Tx、Tp) 

Alloy b (K/min) Tg (K) Tx (K) Tp (K) ΔTx(K) 

10 711.8 772.8 774.9 61 

20 714.9 780.4 786 65.5 

30 724.1 790.8 792.5 66.7 

 

Cu45Zr45Ag7Al3 

40 725.4 794.6 799.4 69.2 
 

由表 2.2 可以看出，随着加速速率 b 的增加，合金的特征温度 Tg、Tx、Tp均

向高温区移动，并且过冷液相区 ΔTx 也逐渐增大，这说明加热速率对合金的热稳

定性有较大的影响，即合金的晶化行为具有明显的动力学效应。通过 DSC 曲线可

以计算出与不同温度相对应的晶化体积分数 X。图 2.5 是 X 与温度 T 之间的关系

曲线。可以看出这些曲线都是呈现典型的“S”形状，这表明所研究的合金是以

体积晶化的方式进行的[131]。 
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图 2.5 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 在不同加热速率时晶化体积分数(x)与温度(T)之间的关系曲线 

根据文献[131]，在图 2.5 中，阶段“a”表示样品中每个地方都在进行形核，

晶化主要方式为体积晶化；阶段“b”表示样品中的晶核的长大过程，而且随着晶

核表面积的逐渐增大，长大速率在不断增高；阶段“c”表示各个晶粒已经三维长

大，导致晶粒表面积减小，晶粒粗化。 

根据 Cu45Zr45Ag7Al3非晶合金样品在不同加热速度下的 DSC 曲线，在连续升

温过程中的晶化激活能可以利用 Kissiger 方法求出 [132]，Kissiger 公式可以用下式

表示： 
             2( / ) /c cIn b T E RT C= − +                （3.1） 

式中，b 为加热速率；E 为晶化激活能；R 为气体常数，其数值为 8.314；Tc为特

征温度，指 Tg、Tx、Tp，单位为 K。这样通过绘制 In (T c
2/ b)和 1/ T c的关系曲线，

可以得到曲线斜率分别为 Tg、Tx、Tp的直线，Eg、Ex和 Ep分别是玻璃化转变温度、

晶化初始温度和晶化峰温度所对应的激活能。所获得的 Kissiger 曲线如图 2.6 所

示，求得的 Eg、Ex和 Ep分别为 376.8kJ/ mol (±12 kJ/mol), 307.2 kJ/mol (±9 kJ/mol), 

339.5 kJ/mol (±10 kJ/mol)，表明 Cu45Zr45Ag7Al3非晶合金具有较好的热稳定性。 
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图 2.6 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 的 Kissiger 曲线 

为了研究非晶的晶化行为，利用下列方程[133] 

               1 exp( )nx β= − −                          （3.2） 

               [ ( )]k T t dtβ = ∫                           （3.3） 

               [ ( )] exp[ ]
( )o

Ek T t k
RT t

= −                        （3.4） 

上式中 x 为晶化相转变体积分数，x 并不直接由时间或者温度决定，而是和

材料热力学的路径变量 β 有关；n 是 Avrami 指数，它表征晶化过程中形核和长大

行为和晶化机制，是一个非常重要的动力学参数，这个方程实际上就是 JMA [133]

方程，对于非等温相变，引入 T(t)=To+Bt(其中，To 是连续加热前的初始温度，B

是连续加热的升温速率)；t 为时间；温度 T 是时间 t 的函数 T(t)；k[T(t)]为 T(t)的

函数，在相变过程中转变机制的改变主要是由 k[T(t)]的变化所引起，它具有经典

的 Arrhenius 形式；k o为与时间和温度无关的指前因子。综合上面的方程，进行数

学处理后得到： 
2 ( )1 exp{ [ exp( )] }

( )
nok RT t Ex

EB RT t
= − − −                   （3.5） 

这种关于非等温晶化的模型是由 Kempen 等 [134]提出的，这在形式上和 JMA

方程有所类似，但是在一些方面做了一些修正。此外，一些其他研究工作者也提

出了一些类似的计算方法 [135]，通过对其进行应用得到了较好的结果[136]。不过这

些参数只能解释一种现象，不具有实际的应用意义。通过对公式两边取对数得到: 
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           [ (1 )] ( ) (2 ( ) )ok R EIn In x nIn n InT t
EB RT

− − = + −             （3.6） 

Kempen 曲线可以据图 2.5 和 2.6 的结果得出，如图 2.7 所示。动力学参数可

以通过曲线的截距和斜率得到，见表 2.3，Avrami 指数 n 即曲线的斜率，其中 n1

和 n2分别代表 Kempen 曲线两条斜率不相同的直线。 

 

图 2.7 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 晶化反应的 Kempen模型关系曲线 

表 2.3 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 非等温晶化动力学参数 

合 金 n1 n2 

Cu45Zr45Ag7Al3 5.2 1.9 
 

可以看出，合金非等温晶化反应的曲线可以分为两段直线，这两条直线具有

不同的斜率。王大鹏等人[137]在研究快淬 Nd-Fe-B 非晶厚带的晶化动力学过程中

也发现了类似的现象，其认为这种现象表明在升温过程中改变了反应的机制。 

Cu45Zr45Ag7Al3合金在非等温晶化的初始阶段，指数 n 均大于 4，随着温度的

升高，指数 n 下降到 1.5-2 之间。通过经典形核理论[138,139]可知，该晶化反应为多

晶型晶化，随温度的升高形核率呈现三维长大，随后以晶界台阶形核，其晶核生

长受界面控制。此外，合金中热力学上大多数不稳定的淬态核在升温过程中大量

回溶到非晶基体中，基体中的原子在晶化反应时通过热激活重新形成新的晶核，

形核率随时间增加。 
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2.4 Cu45Zr45Ag7Al3 BMG等温晶化动力学研究 

以 Cu45Zr45Ag7Al3非晶合金为研究对象，在 10K/min 的升温速率条件下所测

得的 DSC 曲线为依据，在 711.8-772.8K 这个过冷液相区温度范围内，选择 741K、

746K、751K 和 756K 这 4 个温度作为等温目标温度，对 Cu45Zr45Ag7Al3非晶合金

进行等温 DSC 检测。在进行等温 DSC 实验时，先以仪器允许的最大升温速率

100K/min 升温到比目标温度约低 25K 的温度，然后再以 10K/min 的速率接近目

标温度。这样做的目的就是为了最大限度地减小等温初期的温度过冲现象，同时

尽量缩短升温时间，减少升温过程中的结构弛豫。 

图 2.8 是不同温度下的等温 DSC 曲线。所有的等温 DSC 曲线上都只有一个

晶化放热峰。在晶化开始之前，存在一定的孕育时间 τ，也就是说试样在达到设

定的等温温度以后要过一段时间才开始出现晶化放热现象。孕育期的存在说明非

晶合金的内部短程原子团簇的结构比较稳定，不容易被破坏，并且与即将要析出

的晶体相的原子结构相差较大。实际上这一点正是块体非晶合金具有较大玻璃形

成能力的原因之一。在孕育期内，非晶样品进行了一定程度的结构弛豫，为晶体

相的析出做好了化学和拓扑方面的准备，就与非等温晶化时的玻璃转变过程中所

发生的结构变化类似。从图 2.8 可以看出来，随着等温温度的在增加，孕育时间

迅速降低，同时晶化峰的宽度急剧减小，这说明随着等温温度的增加，原子的活

动能力大大增加，晶化过程变得越来越迅速。这个结果与文献[140]的实验观察相

符。在不同的温度等温加热时的非晶合金的晶化体积分数 x 与时间 t 的关系曲线

如图 2.9 所示。可以看出这些曲线都呈现  “S”型。 

 

图 2.8 Cu45Zr45Ag7Al3 BMG 在 741K、746K、751K 和 756K 温度下等温 DSC 曲线 
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晶化体积分数 x 与等温时间 t 的关系可以用 Johnson-Mehl-Avrami(JMA)方程

表示 [141-143]： 

                 1 exp{ [ ( ) ]}nx K t τ= − − −                   （3-7） 

式中，x 为晶化体积分数，t 为等温时间, τ 为孕育时间，n 为 Avrami 指数，它表

征晶化过程中的形核与长大行为，K 为反应速率常熟。K 与温度 T 和有效激活能

E 的关系如下： 
                exp[ / ]oK K E RT= −                     （3.8） 

其中 Ko为一常数，R 为气体常数，E 为有效激活能。 

由 3.7 式可知： 
               [ (1 )] ( )In In x InK nIn t τ− − = + −                 （3.9） 

 
图 2.9 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 在不同温度下等温晶化时晶化体积分数与等温时间的关系曲线 

图 2.10 是根据图 2.9 计算出的不同温度下的 In[-In(1-x)]与  In(t-τ)的关系曲

线，即 JMA 曲线。JMA 曲线理论上应该为直线，但是由于在晶化过程中，晶化

体积分数的计算数值对极限的选择相当敏感，因此，其计算误差比较大。从图 2.10

中可以明显看出当纵坐标-0.5 到 0.5 之间，JMA 曲线有些偏离直线。之所以出现

这种情况，除了前面提到的计算误差这个原因以外，晶化过程中形核速率不稳定

也是其中一个原因。 

对图 2.10 中的数据点进行线性回归分析，拟合直线用粗实线表示在图中，所

有线性回归的线性相关系数都大于 0.98，说明实验数据的线性度比较高。通过拟

合直线的斜率和截距可以求出不同温度下等温晶化过程中的 Avrami 指数 n 和晶
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化反应常数 k，详见表 2.4 所示。 

 
图 2.10 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 在不同温度下的 JMA 曲线 

表 2.4 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 在不同温度下的等温晶化动力学参数 

等温晶化温度(K) Avrami 指数 , n 反应常数 , K 孕育时间 ,τ (min) 

741 1.82 0.571 0.2 

746 1.92 0.710 0.9 

751 2.21 0.932 1.4 

756 3.51 0.971 1.155 

 
从表 2.4 中可以看出，不同温度下的等温晶化过程的 Avrami 指数 n 的数值是

不同的，表明不同温度下有不同的形核和长大行为。根据经典形核扩散理论经计

算可以得知[139,140]：在较低温度 741K、746K 和 751K 等温晶化时 Avrami 指数 n

为 1.82、1.92 和 2.21，表明晶化过程为受扩散控制的三维长大过程，形核率随时

间的推移而减少，较高温度下（756K）Avrami 指数 n 为 3.51 表明晶化过程是受

界面控制的长大过程多晶型晶化，形核率随时间推移而减少。从表 2.4 中还可以

看出，晶化常数随着等温温度的提高而增大。 

在不同温度下等温晶化过程中的晶化激活能可以用下式计算[98]： 
                   ( ) exp( / )t x t E RT=                      （3.10） 

式中，t 为常数。根据以上计算出相应的 In[t(x)]和 1/T 值，以此作图可以得到的

直线斜率求得该非晶合金在等温过程中的有效激活能 E，如图 2.11 所示。从图中
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可以看出所有的直线都趋于平行，由此可以得出该非晶合金的平均有效激活能为

413.7kj/mol。 

可以看出等温晶化得出的平均激活能比非等温情况下求出的激活能要大，这

也与文献[130]和[144]得出的结论一致，这是因为在非等温情况下比等温情况下具

有更高的温度，使得非晶基体中的一些亚稳相转变为稳定的晶体相更容易，在这

种情况下等温晶化的能量临界值比非等温的晶化能量临界值要高。 

 

图 2.11 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 的 In[t(x)]和 1/T 直线 

非晶的晶化激活能作为非晶合金晶化动力学的一个重要参量，是指合金原子

越过非晶态和晶态之间的能量势垒，转变成晶态所需的平均能量，其在一定程度

上可以用来表征晶化速度的快慢和晶化难易程度。根据上述可以得知，

Cu45Zr45Ag7Al3 非晶合金在等温晶化过程所需的晶化激活能比非等温晶化过程要

高。这种现象在其他非晶合金中也有发现：Cu52.5Ti30Zr11.5Ni6和 Zr65Cu27Al8大块

非晶合金 [130,144]。Yang 等 [140]认为在非等温加热的情况下，产生了比等温加热更

加高的温度，导致晶体从亚稳相转变成稳定相更容易。那么在等温加热下晶化转

变的临界值比非等温加热要高。 

2.5 Cu45Zr45Ag7Al3BMG晶化过程分析 

为了研究 Cu45Zr45Ag7Al3 大块非晶在阶段的组织变化，我们利用差热分析，

进行了等温退火晶化实验。图 2.12为 Cu45Zr45Ag7Al3非晶合金等温处理后的 XRD

图谱，等温处理工艺分别为 741K、746K、751K 和 756K 下保温 30 分钟。 
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在图 2.12 中显示了等温处理后的不同晶化相结果。在 741K 温度下，仅仅得

到少量的晶态相，大部分还是非晶形态；当等温晶化温度升至 746K 温度时，有

少量的晶化相析出，经检测为 Cu10Zr7相；751K 温度下产生了 AlCu2Zr 和 Cu10Zr7

相；等温 756K 温度下产生的晶态相比 751K 温度相比，主要相 AlCu2Zr 和 Cu10Zr7

相所对应的衍射峰宽度减小，同时强度大大加强，同时产生了 Cu8Zr3相，这说明

晶化体积随着等温温度的升高而逐渐增加。 

 

图 2.12 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 在不同温度下等温处理后的 XRD 图谱 

图 2.13 所示透射电镜明场像及其插入其中的电子衍射斑点进一步说明了晶

体相随着等温温度的增加，数量和体积逐渐增加的过程。从图 2.13(a)中可以看出

在 746K等温晶化后，有一些细小的晶体相(尺寸约为 10-20nm)从玻璃基体中析出。

当温度升高到 756K 时，晶体相 AlCu2Zr 逐渐增大(尺寸约为 70-90nm)。 

非晶合金在制备过程中需要较高的冷却速度，液态金属中的一些晶体结构起

伏被留下来，形成较小的团簇，这样在晶化前期就会发生结构弛豫现象，相分离

等过程。与此同时，等温晶化在加热在 Tg温度前，其也相当于一个以极快的速度

进行的一个非等温过程。大块非晶合金的结晶特点是在过冷液相区加热时会出现

首先出现相分离，这个过程领先晶体相之前发生。对于多组元非晶态合金而言，

加热过程会影响非晶态合金的内部微观结构，从而影响其晶化动力学。非晶合金

结晶过程主要是由晶核的形成与长大组成，晶核的形成主要受原子的扩散影响，

晶粒的长大也与其相关。大块非晶合金原子在过冷液相区内扩散需要涉及相邻原
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子团的协同运动，而非晶合金的扩散过程受结构弛豫的影响很大。经过加热发生

结构弛豫的块体非晶合金的扩散系数大于未弛豫的非晶合金。加热速率越慢相当

于加热时间越长。非晶合金中本身存在着某种程度的近程有序，而在结构弛豫过

程中原子发生的聚集重排提高了非晶合金的有序化程度，从而产生了更多有序原

子团簇。这些成一定体积分数分布的有序原子团簇是连接非晶与后续晶体相的桥

梁，对后续的晶化过程有着重要影响。 

  

图 2.13 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 等温晶化后的透射电镜图像及其电子衍射斑点 

(a)746K 等温晶化和(b)756K 等温晶化 

Chen 等[145]提出，非晶是由具有高局域自由能和大自由体积的嵌入类液体胞

结构和具有低局域自由能和小自由体积的类固体胞（即有序原子团簇）组成。当

非晶合金在加热过程中，随着加热时间的增加，由于非晶合金中原子发生长程聚

集重排，使得自由体积湮灭，同时长生了更多、更复杂的有序原子团簇。由于在

随后发生的晶化过程中有序原子团簇充当了晶体生长过程中的晶核，降低了其激

活能，所以随着加热速率的降低，加热时间的增加，形核率也随之增加，即表现

为晶化峰更加明锐且析出相的晶体衍射峰强度增加，如图 2.12 所示。而且如果有

序原子团簇是有类似初始晶体相的结构，则晶化就越容易发生。 

同时我们发现在非等温过程中合金的 Ex和 Ep比 Eg要低，这是由于发生了结

构转变所导致的。在这个从固态转变成过冷液态的过程中，原子扩散更加困难，

需要克服更大的势垒，因此所需发生转变的激活能就更大。 

2.6 等温退火对 Cu45Zr45Ag7Al3BMG力学性能的影响 

2.6.1 等温退火对非晶合金力学行为的影响 

为了研究退火后晶化相对其室温力学性能的影响，将非晶合金样品经过

741K、746K、751K 和 756K 等温退火 30min 后进行室温单轴压缩性能测试。 
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图 2.14 铸态 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 和经过不同温度退火后的试样在室温下的应力-应变曲线 

(a)-铸态非晶、(b)- 741K等温退火、(c)- 746K 等温退火、(d)- 751K 等温退火、 

(e)- 756K等温退火 

   

图 2.15 不同温度退火后试样与铸态 BMG 的比较曲线图 

(a) 断裂强度、(b)压缩塑性 

图 2.14 为铸态非晶合金和经过不同温度退火后的试样在室温下以应变速率

为 5×10-4s-1 变形时的应力-应变曲线。通过曲线斜率可知弹性模量的变化趋势。

如图 2.14 所示，铸态，741K 和 746K 退火样品表现出不同的断裂强度，同时在

746K 退火后非晶合金表现出一定的塑性变现能力。随着温度的升高，当退火温度

升高到 751K 和 756K 后，断裂强度降低，塑性逐渐消失。结合前面的 TEM 结果

分析，发现 741K 和 746K 退火后析出了细小的晶体相，在一定程度上虽然降低了

材料的强度，但增强了塑性，751K 和 756K 退火后晶粒逐渐长大，而且晶体相大

部分为脆性相，在降低材料强度的同时也降低了材料的塑性。此外对比曲线斜率

发现随着退火温度的升高略有上升的趋势，证明该非晶合金弹性模量逐渐增加。
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图 2.15 为经过不同温度退火后试样的压缩塑性和断裂强度和铸态非晶合金的比

较曲线图。由图可见，经过 741K 和 746K 退火后，塑性变形量在约为 0.52%左右

波动。然后随着温度的升高，塑性急剧降低，直至完全消失。对于断裂强度而言，

随着退火温度的增加，非晶合金的断裂强度不断降低。 

2.6.2 Cu45Zr45Ag7Al3BMG等温退火后的室温压缩断裂断口形貌 

由于经过冷液相区不同温度退火后，块体非晶合金的结果发生了改变，在一

定程度上发生了晶化现象。因此，由于材料的特殊结构将会导致不同的断裂行为，

进而表现出不同的断裂表面形貌。以下将对不同温度退火后试样的室温断裂形貌

进行仔细观察。 

图 2.16 为铸态非晶样品断口表面微观形貌。由图 2.16(a)可见，在断面上沿着

剪切应力加载方向主要分布着半月形的脉状纹路，纹路中的小颗粒经过进一步的

扫描电镜放大后发现为熔融的小液滴，如图 2.16(b)所示。 

 

图 2.16 铸态非晶样品断口表面微观形貌 

(a)半月形脉状纹路；(b)熔融的小液滴 

图 2.17和 2.18 为经过 741K 和 746K 退火后该非晶样品的断口形貌。两种温

度等温退火后的断口都主要由两种形貌组成。其中一种为：图 2.17(a)中的放射形

脉状纹路和图 2.18(a)中的鱼刺形纹路都主要是由于断裂初期，剪切带的萌生区内

剪切应力对试样外表面产生附加弯矩而使外表面崩裂，使该区受到一定的拉应力

而形成的。在此区域合金受到拉应力的作用，而铸态非晶合金的断口显示合金只

受到剪切应力的作用。由于拉应力的存在使得 741K 和 746K 退火后试样断裂强度

低于非晶合金，如图 2.15 中应力应变曲线所示。另一个种为：剪切平面典型的非

晶压缩断裂特征的半月形脉状花纹以及一些熔融的液滴，如图 2.17(b)和 2.18(b)，

断口表面所出现的熔融液滴是由于试样断裂瞬间绝热升温所致。 
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图 2.17 741K等温退火后非晶样品的断口形貌 

(a)放射形脉状纹路；(b) 半月形脉状纹路以及一些熔融的液滴 

  

图 2.18 746K等温退火后非晶样品的断口形貌 

(a)鱼刺形纹路；(b)半月形脉状纹路以及一些熔融的液滴 

图 2.19是经过 751K 等温退火后试样的室温压缩断口形貌，由图 2.19(a)可见，

断面上分布着如同铸态非晶合金一样的半月形脉状纹路，而且在局部区域有加密

现象。断面上由于快速断裂瞬间绝热升温产生的合金熔融液滴也略有增多，如图

2.19(b)所示，但总体变化不大，整体表现出同铸态合金相似的特征。 
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图 2.19 751K等温退火后非晶样品的断口形貌 

(a)半月形脉状纹路；(b)熔融液滴 

经过 756K 等温退火后的室温压缩断口形貌示于图 2.20 中。由图可见，整个

断面形貌特征较为复杂，主要分为三种：图 2.20(a)中分布着少量半月形脉状纹路

的同时也有鱼刺形的脉状纹路出现，表明该区既受到剪切应力作用又受到拉应力

的作用，双重脉状纹路特征是两种应力共同作用的结果；在图 2.20(b)中可以看到

一条较粗的裂纹将半月形脉状纹路割断，表明经过 756K 等温退火后的非晶合金

室温塑性较差，在变形过程中出现了裂纹扩展现象；图 2.20(c)中可见近乎平行分

布的河流状花纹，而且每条花纹都处于高低不同的平面上体现锯齿形形貌，这是

属于典型的脆性断裂特征。由于在材料内部产生了应力集中，滋生了微裂纹，对

合金的强度和塑形起了破坏作用，同时大量裂纹的产生和聚集使得在室温压缩变

形过程中剪切带还没来得及开动，便以裂纹的方式在合金内部快速扩展，最终在

试样边缘处沿着不同的平面一层层撕裂，形成锯齿，最终导致断裂。 

块体非晶合金在室温的压缩断裂以剪切断裂的方式发生，断裂是由剪切带的

产生和扩展引起的。一般认为，块体非晶合金在外力作用下，首先会增加局部自

由体积，即形成一些原子尺度的个体流变缺陷，随后这些个体流变缺陷局域化，

发生协同运动形成剪切带。剪切带的形成进一步增加附近区域的自由体积，使得

剪切带在材料内部快速扩展直至最终断裂。同时增加的自由体积将导致材料内部

体积发生膨胀，产生应变场，在断裂的很短时间内，材料内部将释放应变能，这

将造成材料局部区域的绝热升温，可能达到某些合金的熔点，致使少量合金发生

重熔，因此断裂表面发现少量合金重熔后凝固的熔融液滴。 
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图 2.20 756K等温退火后非晶样品的断口形貌 

(a) 少量半月形脉状纹路的同时也有鱼刺形的脉状纹路； 

(b) 一条较粗的裂纹将半月形脉状纹路割断；(c) 近乎平行分布的河流状花纹 

当经过等温变形以后，由于非晶相结构发生了转变，因此对剪切带的形成和

扩展产生影响。块体非晶合金在温度不高于 751K 等温退火后，合金内部产生了

纳米晶化相，弥散分布于非晶基体上。经过等温退火后的材料在室温压缩变形过

程中，通过剪切带的形成和扩展实现变形过程。而剪切带形成是一般认为外界施

加应力超过屈服强度后，原子在剪切力的作用下发生原子的跳跃，产生自由体积

缺陷局域化。当剪切带在形成和扩展的过程中遇到了纳米晶体颗粒时，晶体颗粒

使得剪切带偏离原来方向后继续扩展，同时使得裂纹尖端钝化，进而在有纳米晶

体颗粒存在的条件下仍然有塑性[146-148]。但当温度高于 751K 后，合金内部产生

的晶体颗粒不仅数量大幅度增加，而且部分区域相邻晶体开始长大，使得合金中

分布的晶化相尺寸和数量都较大，在图 2.13(b)观察到了大量的晶体长大现象，有

的颗粒尺寸达到了 90nm。这使得较大面积的相界面存在于合金中，当合金在室
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温变形中受到应力作用时，在非晶相和晶化相界面处产生应力集中，形成裂纹源，

在多个裂纹源处形成的裂纹相遇后合并成更加粗大的裂纹，导致裂纹的快速扩展。

上述现象利用自由体积模型很好的解释了非晶合金经等温退火后的室温断裂行

为。 

此外，经过等温退火后的一些试样断裂强度较铸态非晶稍有所升高。例如在

温度为 751K 的试样断裂强度明显高于铸态非晶。这仍然同晶体相的分布密切相

关。当剪切带在扩展过程中遇到了晶体颗粒，剪切带的扩展遇到了阻碍，从而引

起剪切带的增殖，进而提高了合金的强度。 

2.7 本章小结 

本章主要研究了 Cu45Zr45Ag7Al3 块体非晶合金非等温和等温晶化行为，并通

过对其经过 741K、746K、751K 和 756K 等温退火后的室温压缩断裂行为，分析

其变形的微观机制，主要结论如下： 

（1）利用 Kissiger 方程计算了 Cu45Zr45Ag7Al3非晶合金样品在非等温条件下

的晶化激活能 Eg、Ex和 Ep分别为 376.8 kJ/ mol（±12 kJ/mol）,307.2 kJ/mol（±9 

kJ/mol）,339.5 kJ/mol（±10 kJ/mol），表明 Cu45Zr45Ag7Al3非晶合金具有较好的

热稳定性。同时利用 Kempen 等提出的一种求解非等温晶化动力学参数的模型计

算了 Avrami 指数 n。其结果表明 Cu45Zr45Ag7Al3合金在晶化反应的初期阶段为多

晶型晶化，随时间增加形核率呈现三维长大，随后以晶界台阶形核，晶核生长受

界面控制的。 

（2）利用 JMA 方程计算了等温晶化过程的 Avrami 指数 n，结果表明不同温

度下有不同的形核和长大行为。在较低温度 741K、746K 和 751K 等温晶化时

Avrami 指数 n 为 1.82、1.92 和 2.21，表明晶化过程为受扩散控制的形核率随时间

的推移而减少的形核和长大机制所支配，较高温度下（756K）Avrami 指数 n 为

3.51 表明晶化过程是受界面控制的形核率随时间推移而减少的多晶型晶化。并计

算出等温晶化下该非晶合金的平均有效激活能为 413.7kj/mol。 

（3）经过不同温度等温退火处理后，晶化体积随着等温温度的升高而逐渐增

加。铸态非晶合金在 741K 温度下，仅仅得到少量的晶态相，大部分还是非晶形

态；当等温晶化温度升至 746K 温度时，有少量的晶化相析出，经检测为 Cu10Zr7

相；751K 温度下产生了 AlCu2Zr 和 Cu10Zr7相；756K 等温退火后产生的晶态相和

751K 温度相比，主要相 AlCu2Zr 和 Cu10Zr7相所对应的衍射峰宽度减小，同时强

度大大加强，同时产生了 Cu8Zr3相。 

（4）铸态非晶合金室温断口形貌分析表明，断口表面有半月形脉状纹络和熔

融液滴出现。通过对不同温度等温退火后试样的室温断口形貌分析表明，741K、

746K、751K 等温退火 30min 后试样显示了同铸态非晶相似的半月形脉状纹络和
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熔滴密度，表明塑性相近。756K 等温退火后试样断裂分三个类型，少量半月形脉

状纹路的同时也有鱼刺形的脉状纹路出现，剪切区表面有低密度脉状纹络同时存

在裂纹，类似晶态材料准解理断裂形貌；锯齿形貌，体现典型脆性断裂特征。 

（5）结合等温退火过程中的晶化行为进行分析，表明块体非晶合金经等温退

火变形后，分布的晶体相在一定程度上不会破坏室温压缩塑性，而数量和大小达

到某个临界值后晶体颗粒则引起典型脆性断裂。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



冷热处理对 CuZrAgAl大块非晶组织及其性能影响 

 - 46 - 

第 3章 深冷处理对 Cu45Zr45Ag7Al3BMG组织及 

性能的影响 

3.1 引言 

金属玻璃由于其独特的无序结构，具有很多优异的力学、物理和化学性能，

因而有广阔的应用前景，因而也引起了大量的科学工作者和工程技术人员的极大

关注 [149-151]。就目前的研究发现，Cu 基 BMG 具有高的强度和好的塑性，是很有

前景的结构材料 [56,152,153]，因而人们对 Cu 基非晶合金投入了大量的工作。一些

研究者利用在晶化温度以下 [154]或者玻璃转变点温度以上 [148]对非晶进行退火预

处理。在玻璃温度以下退火处理发生结构弛豫现象，降低了合金的自由体积，强

化了合金[155-157]。而对于深冷处理，一般主要应用于晶态合金中。 

深冷处理又称超低温处理(一般为-130°C以下),是将被处理的材料置于特定的

可控的低温中,利用材料内部产生的内应力，使材料的微观结构发生改变，进而对

材料性能进行改善[84-86]。 

深冷处理作为常规处理的一种延伸，改善了材料性能及组织，广泛的应用于

传统的钢铁材料中,在铝、镁、铜等合金中也有一些相关的报道和研究  [158-161]。通

过研究发现 ,深冷处理可以改善这些材料的蠕变性能、耐磨性和硬度。目前为止 ,

有关非晶复合材料的深冷处理 ,国内外的报道较少。Ma 等[162]研究了深冷处理对

Cu46Zr46Al8非晶复合材料组织与性能的影响，发现深冷处理使 Cu46Zr46Al8非晶复

合材料中的晶体相 B2 CuZr 相晶粒显著细化，形貌也发生了明显的改变，由原先

的树枝状变为板条状的 B19’CuZr 相，显微硬度和压缩断裂强度有所提高。Yu 等
[163]对非晶合金在低温下的机械性能进行了研究，发现该合金的屈服强度和弹性

模量都随着温度的持续降低而升高。Kawashima 等人[164]在对深冷环境下的 Ni 基

非晶合金压缩破碎微观形貌的研究过程中发现在剪切带和断裂表面分布着一些细

小的纳米颗粒，但在未变形区域未发现这些颗粒，这些 3-5nm 大小的面心立方颗

粒可以有效的抑制剪切带的传播，从而增强在低温下的塑性变形能力。 

本章对 Cu45Zr45Ag7Al3 大块非晶的深冷处理进行了较为系统的实验和研究，

对深冷处理前后硬质合金的力学性能进行了检测，对比分析了深冷处理前后合金

的微观组织结构，并对合金包括硬度、压缩强度等在内的力学性能及热力学性能

进行了分析，最后对深冷处理作用机理进行了讨论。 
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3.2 实验材料及检测方案 

3.2.1 实验材料制备 

详见第 2 章。 

3.2.2 深冷处理方案 

深冷设备采用中国科学院理化技术研究所生产的 SLX 型卧式深冷箱进行气

态法深冷处理，为避免激冷激热对试样的热冲击，使用电脑程序控制在室温以

20K/min 的降温速率冷却至设定的下限温度(80K)，在此温度下分别保温 24 小时，

96 小时，192 小时和 240 小时后，再以 10 K/min 的升温速率回复至室温。 

3.2.3 检测方法 

3.2.3.1 结构分析 

X 射线衍射实验在丹东射线仪器公司生产的 Y500 型 X 射线衍射仪(XRD)进

行。利用 Quanta2000 环境扫描电镜对断口形貌进行观察，分析断口特征，研究组

织结构对力学性能的影响。微观组织结构在 TecnaiF220 高分辨透射电镜下进行，

其工作电压 200 kV，并配有能谱分析仪(EDS)。热力学分析采用德国 NETZSCH 

综合热分析仪，型号为 STA-409PC。 

3.2.3.2 室温压缩性能分析 

本论文的室温压缩力学性能试验在 INSTRON-5569 实验机上进行。待测试样

在压缩前，先用金刚石慢速锯切割，然后利用自制的断面磨平模具在砂纸上将试

样两端磨平，以保证两个端面的平行度。加载的应变速率为 5×10-4s-1，待测样品

一般都重复进行 4 次测量，然后取其平均值，以保证压缩力学性能数据的准确性。 

3.2.3.3 显微硬度分析 

采用维氏显微硬度计 AMH43 分析非晶复合材料中晶态相与非晶基体的硬度

差异。载荷为 200g，加载时间为 15 s，这种硬度计配有光学分析仪，能够自动测

量压痕的对角线长度。试样取自棒状试样的横截面上，横截面须经至少 1200#砂

纸磨平后，再用粒度 0.5 的金刚石研磨膏抛光处理。 

3.2.3.4 室温拉伸性能分析 

拉伸性能测试是利用拉伸试验机对材料进行静力拉伸试验，进而获得材料强

度及其塑性指标。进行疲劳试验之前，我们首先应该对加工好的疲劳试样进行静

力拉伸试验。通过静力拉伸试验测得该试样的抗拉强度，然后再通过抗拉强度的

大小确定疲劳试验的各级应力大小。为了使静力拉伸下的抗拉强度值不会由于某

些缺陷而出现偏差，我们至少需取三根试样进行静力拉伸试验，进而保证抗拉强
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度值的准确性。 

本实验在 ISTRON-5982 型拉伸实验机上进行，拉伸应变率为 5×10-4s-1。 

3.3 Ag对 Cu45Zr45Ag7Al3BMG析出相的影响 

我们比较了 Cu45Zr45Ag10-xAlx(x=0，1，3，5，7，9)六种非晶合金的热力学性

能来进一步说明 Ag 对析出相的影响。 

 

图 3.1 六种不同 Ag 含量的 BMG DSC 曲线 

如图 3.1 所示，从图中可以看出六种非晶合金都展现出明显的玻璃转变温度

和宽的过冷液相区。随着 Ag 含量的增加，六种非晶合金玻璃转变温度(Tg)几乎没

有变化，初始晶化温度(Tx)呈现先减小后增大的趋势，特别是当 X=3 时，达到最

小，从而可知过冷液相区在 x=5 时，也达到最小。 

图 3.2为 Cu45Zr45Ag1-xAlx(x=0，1，3，5，7，9)六种非晶合金的 DTA 曲线，

从图中可以得知，Ag 含量对非晶合金的液相线温度(Tl)有很大的影响，同时影响

了合金的熔化行为。当 x=0 时，合金的 Tl达到 1237K，但是随着 Ag 含量的增加，

其相应的出现了升高和降低的趋势，当 x=3时达到最小值(1139.1K)，在 x=9时达

到最大值(1232K)。利用上述结果并结合第 2 章的等温晶化激活能计算公式，可以

分别计算出六种合金的晶化激活能，其分析得到列在表 3.1 中。以上结果表明，

Ag的加入在一定程度上降低了晶化温度，降低了合金过冷液相区的抗晶化能力和

晶化激活能，特别是当 x=3 时，达到最低。一般来说，组元之间具有大的负混合

热更容易形成非晶，换句话说不具有大的负混合热或者具有正混合热，那么非晶

基体中析出相的可能性将增大 [165]。在 Cu-Zr-Ag-Al 体系中 Cu-Ag 的混合热为
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2Kj/mol[166]，具有正混合热，那么在这个体系中在吸铸过程中出现晶体相的可能

性比较大，同时又由于 Cu-Zr-Ag-Al 体系中 Cu45Zr45Ag7Al3 晶化激活能比较小，

那么在某些条件下更加能晶化。 

 
图 3.2 六种不同 Ag 含量的 BMG DTA 曲线 

表 3.1 六种不同 Ag 含量的 BMG 热力学参数 

合金成分 Tg  (K) Tx (K) Tl (K) ΔTx (K) E(kj/mol) 

Cu45Zr45Ag10 710 778.4 1237 68.4 422.1 

Cu45Zr45Ag9Al1 713.2 779.1 1144 65.9 425.6 

Cu45Zr45Ag7Al3 714.9 780.4 1139.1 65.5 413.7 

Cu45Zr45Ag5Al5 715.1 778.4 1170 63.3 430.2 

Cu45Zr45Ag3Al7 715.4 781.7 1200 66.3 424.9 

Cu45Zr45Ag1Al9 714.4 782.1 1232 67.7 417.8 
 

同时我们对上述六种非晶合金进行了压缩和硬度检测，检测数据如表 3.2 所

示。可以看出，随着 Ag 含量的增加，在同一处理工艺下，Ag 含量多的压缩强度

和硬度有所提高。同时我们还发现，同一种非晶样品，在不同处理方式下，随着

深冷时间的增加，硬度和压缩强度都提高，并且在深冷 192 小时后达到最大值，

但是继续深冷效果不明显。 
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表 3.2 Cu45Zr45Ag10-xAlx(x=0，1，3，5，7，9)BMG 力学性能参数 

非晶合金 方式处理 压缩强度(MPa) 显微硬度(Hv) 

铸态 1501 510.3 

深冷(24 小时) 1587 518.5 

深冷(96 小时) 1674 550.1 

深冷(192 小时) 1713 560.2 

Cu45Zr45Ag3

Al7 

深冷(240 小时) 1694 558.7 

铸态 1513 512.1 

深冷(24 小时) 1598 520.4 

深冷(96 小时) 1678 549.6 

深冷(192 小时) 1811 577.5 

Cu45Zr45Ag5

Al5 

深冷(240 小时) 1793 570 

铸态 1510 501 

深冷(24 小时) 1575 510.6 

深冷(96 小时) 1790 569.8 

深冷(192 小时) 1910 598 

Cu45Zr45Ag7

Al3 

深冷(240 小时) 1891 583 

 
根据 J.C.Oh等[167]对于 CuZrAgAl体系三维原子探针的研究发现随着 Ag的加

入，在非晶中存在着一些纳米尺寸的富 Ag 相和富 Cu 相。这些富集相在接下来的

预处理过程中，更加容易促使非晶基体中晶体相的析出 [149]。在本实验的体系中

我们通过 HRTEM 发现了类似的现象，如图 3.3所示。在图中的 A、B、C 和 D 四

点进行了 EDS 能谱扫描，分析四点的元素含量，发现其中 Cu 和 Ag 含量发生了

明显的变化，出现一些富 Cu 和富 Ag 相，其尺寸约为 2-4nm 之间，和 J.C.Oh 等

报道的富 Cu 和富 Ag 相类似。为下一步进行的深冷晶化提供了可能性。下面对

Cu45Zr45Ag7Al3的微观组织和力学性能进行观察分析。 
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图 3.3 Cu45Zr45Ag7Al3高分辨透射电镜图像及其对 ABCD 四点的 EDS 能谱分析 

(a)-高分辨透射电镜图像(b)-A 点的 EDS (c)- B 点的 EDS (d)- C 点的 EDS (e)- D 点的 EDS 

3.4 深冷处理对 Cu45Zr45Ag7Al3BMG组织结构的影响 

图 3.4 为所制备的铸态样品及其经过不同深冷处理工艺后的样品的 XRD 图

谱。从图中可以看出，铸态合金样品的 XRD 曲线只出现弥散的非晶漫射峰,不存

在尖锐的晶化相衍射峰。当深冷 96 小时后，合金样品的 XRD 曲线表现为稍有晶

化，随着深冷时间的延长，合金样品的 XRD 图谱的晶化峰越来越明显，但是漫

散射的非晶峰仍然存在，晶化峰比较窄，表明基体内残余内应力较少，晶体相结
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构完全。经过标定，可以得到析出的部分晶化相为 AlCu2Zr 和 Cu5Zr。比较深冷

192 小时后和 240 小时发现两者的 X 射线衍射曲线都是在非晶漫散射峰上重叠有

部分晶化相，并没有新的析出相的产生。 

 

图 3.4 铸态及不同深冷处理时间后的 X 射线衍射图谱 

图 3.5 为深冷不同时间后的非晶合金的 DSC 曲线。从曲线(a)上可以看出，所

有合金 DSC 曲线显示每个处理前后的样品在晶化前都有明显的吸热峰，这证明样

品在 Tg点有明显的玻璃转变发生，紧接着玻璃转变的吸热峰，表明处理前后的合

金样品依然为非晶态，都有明显的玻璃转变及晶化峰存在。通过标定曲线，可以

方便的标出合金的玻璃转变温度 Tg、晶化初始温度 Tx、晶化峰温度 Tp。由图可知，

Tg、Tx、Tp 和 ΔTx随着深冷时间的延长而降低，表明该合金系中, Cu45Zr45Ag7Al3

大块非晶合金随着深冷时间的延长热稳定性不断降低。从深冷不同时间后的熔化

曲线(b)可以看出铸态合金在融化过程中只有一个吸热峰，随着深冷时间的逐渐延

长，其熔化曲线上出现吸热峰的分叉现象越来越严重，第一个吸热峰逐渐增多，

当深冷 192 小时后，其第二个吸热峰几近消失，熔化曲线只剩下一个大的吸热峰，

说明该合金已与铸态合金结构有所不同。由此可以看出，深冷处理降低了合金的

稳定性，减少了组成元素之间的粘结力。表 3.3 给出了经过不同深冷时间处理后

的 DSC 特征温度值。 
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图 3.5 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 不同深冷时间的 DSC 曲线和熔化曲线 

(a) DSC 曲线；(b) 熔化曲线 

表 4.1 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 不同深冷时间的 DSC 特征温度值 

Alloy 深冷时间 (h) T g (K) T x (K) Tl  (K) ΔTx (K) 

As-cast 714.9 780.4 1139.1 65.5 

24 712.1 775.2 1125 63.1 

96 706.2 764.3 1084 58.1 

192 694.2 752.1 1079 57.9 

Cu45Zr45Ag

7Al3 

240 685 740.1 1072 55 

 
为了进一步了解该非晶合金在不同深冷时间处理后的微观组织与结构，我们

对其进行了 HRTEM 检测。图 3.6 为 Cu45Zr45Ag7Al3大块非晶合金铸态以及不同深

冷时间处理后的 HRTEM 图像。从图 3.6(a)中可以看出最小的可见的有序化晶化

尺寸约为 1-2nm，这个结构和 Zhang等在Cu基非晶的 TEM研究中的结果一致[168]。

图 3.6(b)的铸态非晶 HRTEM 图像进一步说明了该非晶的结构，如图可见，图片

中的蠕虫状条纹表明合金的长程无序状态，大量的短程有序结构分散在玻璃基体

中，图 3.6(c)的衍射花样也显示该合金具有典型的单相非晶结构特征，这和 Xing

等在 Zr 基非晶的 HRTEM 结构图像上一致[169]。图 3.6(d)和(g)为深冷 96 小时和

192 小时后的透射电镜图像，从图中可以看到明显的晶体相，并且析出颗粒 g 比 d

图中明显增多，尺寸约为亚微米级。通过电子衍射花样的标定得知图 3.6(d)中为

面心立方的 Cu5Zr 相(011)晶面，图 3.6(g)中为面心立方的 AlCu2Zr(011)晶面和面
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心立方的 Cu5Zr 相，电子衍射花样(SAED)的标定结果如图 f 和 i 所示。图 3.6(e)

和(h)为 AlCu2Zr 和 Cu5Zr 相的 HRTEM 图像，我们可以看到长程有序的等方迷宫

结构出现在玻璃基体中。 

 

图 3.6 经过不同深冷时间处理后的 Cu45Zr45Ag7Al3非晶微观组织结构图像及其电子衍射斑点  

(a)，(d)和(g)分别为铸态，深冷 96 小时和深冷 192 小时；(b)，(e)和(h)分别为铸态非晶，Cu5Zr

和 AlCu2Zr 高分辨投射电镜图像，(c)(f)和(i)分别为铸态，Cu5Zr 和 AlCu2Zr 电子衍射斑点 

图 3.7 为铸态非晶合金和深冷 24 小时后的透射电镜图片，从 3.7(b)图中可以

看到深冷 24 小时以后玻璃基体中析出了少量的纳米晶体 ,其高分辨放大图片如图

3.7(c)所示,从图中可以看到非晶基体中存在大小约为 10nm 的有序区域，这些有序

区域保留着某种晶格结构特征，但是由于这些有序区域很小，并且所占的体积分

数小，因此，XRD 不足以检测到它们的存在，与图 3.4 中结果一致。 
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图 3.7 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 铸态及和深冷 24 小时后的 TEM 图像 

(a) Cu45Zr45Ag7Al3BMG 铸态 TEM 图像；(b) 深冷 24 小时后的 TEM 图像； 

(c) 深冷 24 小时后的纳米晶体 HRTEM 图像 

深冷 192 小时和 240 小时以后的 TEM 图像如图 3.8 所示，发现深冷 240 小时

(b)后其玻璃基体析出晶体相和深冷 192 小时后(a)的结构类似，晶体数目也相近。

透射电镜对析出相的检测结果和 XRD 的结果一致，这说明深冷到一定时间，非

晶合金中晶体的析出达到了某种临界值，继续延长深冷时间效果不明显。 
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图 3.8 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 深冷 192 小时和 240 小时后的 TEM 图像及其电子衍射斑点 

(a) 深冷 192 小时及 AlCu2Zr 电子衍射斑点；(b) 深冷 240 小时及 Cu5Zr 电子衍射斑点 

3.5 深冷处理对 Cu45Zr45Ag7Al3BMG晶化行为的影响 

在热力学上，非晶态处于亚稳态结构，密度较小，一般情况下非晶发生非晶

晶化时伴随着负的体积变化，这是由于晶体密度比相应的非晶态合金的密度大 1%

左右。在本实验过程中，发生的由非晶向 AlCu2Zr 相和 Cu5Zr 相转变的现象，可

能是由于深冷过程中产生了很大的内应力的作用 [170,171]。根据热力学，对于一个

体积收缩的过程，压力有利于这一过程的进行。所以从这一点来说，压力能促进

非晶态固体的晶化过程，一些研究工作者已经证实了这点[172-175]。 

一般来说，在结晶过程中要经历晶体的形核和长大两个过程 [176-178]。在晶化

过程中主要受临界晶核自由能和扩散激活能影响。依据扩散型相变的经典形核及

生长理论[160]，新相晶核的形核率 I 可以表示为： 

( )exp( ) exp( ) exp( )n n
o o o

Q G QG GI I I I
RT RT RT RT

∆ +∆
= ⋅ − − = − = −      （4.4） 

式中 Io 为常数，Qn为原子的扩散激活能，R 为气体常数，△G 为临界形核自由能，

G 为形核激活能。新相晶核的临界自由能△G 可以表示[179]为： 

          
     

3 3

2 2

16 16
3 3( )v c am

G
G G G

πσ πσ
∆ = =

∆ −
                 （4.5） 

σ 为新相和母相之间的界面能，△G 为新相(Gc)和母相(Gam)之间的自由能差，

考虑压力 P 对成核的影响，对上面两式对压力求偏微分，忽略压力对界面能 σ 得

影响，则有： 

 
3( )( ) 32[ ] [ ] ( )

3
n c am n

T T T
c am

G Q V V QG
P P G G P

πσ∂ ∆ + − ∂∂
= = − ⋅ +

∂ ∂ − ∂
      （4.6） 
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与此同时根据扩散型相变的经典形核及生长理论，新相晶核的临界半径 r 可

以表示为： 

                    
     2

v

r
G
σ

= −
∆

                         （4.7） 

这里 Vc 和 Vam 分别为新相和母相的摩尔体积分数 ,r 为临界半径。对于非晶

合金的晶化来说，发生非晶相向晶化相的转变时，单位体积晶化相自由能与单位

体积非晶相自由能之差 ΔG 是一个负值；非晶晶化是一个体积减少的过程，晶化

相与其转变前非晶相的体积之差也是一个负值；而晶化相和非晶相之间的界面能

σ 是一个正值。因此方程（4.6）第一个式子永远是负的。这就是说晶化相在其生

长的过程中受一个因素控制，临界晶核自由能 ΔG，。临界晶核自由能 ΔG 随压力

P 的增加而降低，因此从这个角度来讲，压力有促进晶化相生长的趋势。从压力

对形核的临界半径的影响来看（公式 4.7），在非晶合金的晶化转变过程中，临界

晶核半径随压力的增加而减小。这就产生了如下的可能：某些晶化相的临界半径

在常压下时小于当时的临界半径，随着压力的增加，其半径会超过临界核心的半

径而变成稳定的晶粒。 

在深冷环境中非晶内部产生了很大的内应力 [170,171]，降低了晶核自由能，从

而有利于晶体的形核，随着深冷时间的增加，而逐渐形成纳米晶体，当析出纳米

晶时，在非晶基体中出现了相的分离，使得非晶基本越来越不稳定，结晶更加容

易。我们在预处理后的晶体相周围发现了一些和相应晶体相结构类似的纳米晶相，

尺寸约为 10nm，如图 3.7(c)所示。并且，随着深冷时间的进一步增加，压力使非

晶的体积降低，促使非晶合金中原子发生短程重排 [180-182]。这就意味着：压力作

用下非晶的集体中原子发生了定向的“移动”；同时压力会减小晶核的临界半径，

而使一些晶核在压力下变成了可以稳定长大的晶粒，又由于晶化相的密度大于非

晶的密度，因此非晶合金会在压力的作用下由于晶化会进一步收缩，一些原子就

会被“压力运输”到这些可以稳定长大的晶粒表面，从而促使这些晶粒的长大。

表明经过长时间深冷，可以在 Cu45Zr45Ag7Al3 非晶中产生亚微米级的粗大颗粒

AlCu2Zr 和 Cu5Zr 相。 

3.6 深冷处理对 Cu45Zr45Ag7Al3BMG力学性能的影响 

3.6.1 压缩性能及其显微硬度测试 

图 3.9(a)为 Cu45Zr45Ag7Al3大块非晶合金材料的室温压缩应力-应变曲线。从

图中可以看出，该合金经过不同深冷时间处理后的屈服强度在 1510-1910MPa 范

围内，杨氏模量约为 107GPa-109GPa，表现出比较高的屈服强度，表明材料内部

存储了比较高的弹性能。 
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图 3.9 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 经过不同深冷时间后的力学性能 

(a)压缩应力应变曲线其中 1,2,3,4 和 5 分别为铸态，深冷 24,96，192 和 240 小时后的曲线； 

(b)硬度变化曲线 

从图中还可以看出，随着压缩正应力的加载，所有非晶样品都经历了约 1%

的弹性应变，铸态、深冷 24 小时、96 小时和 192 小时后，合金经过弹性应变后

产生了明显的屈服并发生塑性变形，随着深冷时间的延长，塑性逐渐增加，当深

冷 192 小时后，获得最大的塑性变形达到 0.50%。同时在应力-应变曲线上的塑性

变形阶段，可以发现应力先小幅降低，之后以类似弹性的形式回升，达到一定程

度后应力再次下降，这个过程反复循环出现即形成应力-应变曲线上的锯齿流变现
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象。 

一般认为，锯齿流变现象与剪切带的形成和扩展有关。相关主要分为两种：

一种认为锯齿流变是剪切带形成的结果，即新的剪切带的形成子应力-应变曲线上

表现为锯齿流变；另一种为锯齿流变的产生是剪切带扩展所造成的，即剪切带的

扩展是不连续的，剪切带被重新激活会导致锯齿流变现象。总的来说，这种锯齿

流变现象在压缩过程中有利于提高合金的塑性变形。当深冷 240 小时后，合金的

塑性下降，几乎没有塑性变形，从应变曲线上看近似与脆性断裂。 

图 3.9(b)为该非晶合金经过不同深冷时间处理后的显微硬度变化曲线。从图

中可以看到随着深冷时间的延长材料的硬度呈持续增加的变化趋势，特别是当深

冷 192 小时以后达到最大值，但继续延长深冷时间，显微硬度变化不明显，这也

与图 4.6(a)中的压缩强度对应。从图 4.6 中可以看出不同深冷处理后非晶合金的变

形能力和显微硬度存在很大的差异，说明非晶合金的变形能力与深冷时间存在很

密切的关系。 

3.6.2 Cu45Zr45Ag7Al3BMG压缩断裂形貌 

为了进一步研究深冷时间变化对块体非晶合金力学性能的影响，对不同深冷

时间处理后的 Cu45Zr45Ag7Al3非晶合金及其铸态合金的压缩断口侧面进行了 SEM

观察，如图 3.10 所示。图 3.10 中(a)-(e)所示为铸态及其不同深冷时间处理后的非

晶合金的压缩断裂角，分别为 44.8°，44.2°，44.5°，42.3°和 42.2°，这种剪切角的

偏离可用压缩塑性变形下初始剪切带扭转机制来解释[164]。 
在这种机制下，初始剪切带的初始剪切角 o

cθ ，压缩断裂角 F
cθ 以及塑性应变 pε

之间的关系如下： 

sin( ) 1 sin( )o F
c p cθ ε θ= −                      （4.1） 

如果已知合金的压缩塑性应变以及压缩剪切断裂角度，那么初始剪切带角度

可以通过式(4.1)估算出来，图 3.10 给出了初始剪切带角度。可见，经过不同深冷

时间处理后的非晶样品，断裂试样的初始角度均约为 43.1 度左右，小于 45 度。 

Zhang 等[183]基于 Mohr-Coulomb 准则将非晶合金的压缩断裂判据表达为： 

c o c cτ τ µ σ= +                            （4.2） 

其中 cµ 为临界压缩断裂线的斜率，基于压缩条件下临界断裂线和 Mohr 圆上

的应力分布可以得到： 

                
2arctan( 1 ( ) ) 45c c cθ µ µ= + − < °                （4.3） 

表明该非晶合金及其经过不同处理后的合金变形机制遵循 Mohr-Coulomb 准

则，在变形过程中受到正应力与剪切应力的共同作用。 
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图 3.10 铸态及其不同深冷时间处理后的非晶合金的压缩断裂的侧面图 

(a) 铸态非晶合金 (b)深冷 24 小时 (c)深冷 96 小时 (d)深冷 192 小时 (e)深冷 230 小时 

通常块体非晶合金的断裂主要受变形过程中形成的剪切带控制，其变形与剪

切带的分布状态密切相关。图 3.11 中(a)-(e)分别为铸态非晶合金及其不同深冷时

间处理后的非晶合金压缩断口侧面剪切带的分布情况。由(a)图中可以看到，铸态

非晶合金断裂后的侧面上分布这一些平行的剪切带。随着深冷的延长，如图(b)-(d)

所示，合金的侧面除了与断口平行的主剪切带之外，都分布着其他的二次、三次

剪切带，而且深冷 192 小时后的剪切带数量更多更密集，并交织分布与样品的表

面，产生交互叠加作用，从而导致样品产生明显的塑性变形，与压缩曲线结果一

致。深冷 240小时以后，如图 3.11(e)所示，在合金样品侧面上没有观察到二次剪

切带。压缩曲线也证明了塑性比较大的和剪切带的密度和方向相关。 
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图 3.11 铸态非晶及不同深冷时间处理后的 BMG 压缩断口侧面剪切带的分布情况 

(a)铸态非晶合金 (b)深冷 24 小时 (c)深冷 96 小时 (d)深冷 192 小时 (e)深冷 230 小时 
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图 3.12 铸态非晶和深冷时间 24 小时、96 小时、192 小时和 240 小时后的压缩断口 

表面扫描图像 

(a) 铸态非晶合金 (b)深冷 24 小时 (c)深冷 96 小时 (d)深冷 192 小时 (e)深冷 230 小时 

铸态非晶合金断口形貌如图 3.12(a)所示。图 3.12(b)-(d)为深冷时间 24 小时、
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96 小时和 192 小时后的压缩断口表面 SEM 图像，从图中可以看到样品断口形貌

以脉状花样和拉长的条形脉状花样为主，以及一些熔融的液滴，深冷前后断口表

面形貌差别不大。脉状条纹是由于断裂表面局域软化剪切扩展而产生的。脉状条

纹的形成也被认为是非晶合金的韧性剪切断裂的基本特征。熔融的液滴的出现说

明合金在断裂过程中所产生的局域剪切带出现了绝热升温，达到合金熔点，造成

合金的部分熔化，该现象在其他合金体系中也经常遇到 [142-144]。对于块体非晶材

料来说，断裂引起熔化现象强烈的依赖于断裂机理以及加载方式，是高弹性存储

能的突然释放引起的。Liu[184]等研究了 Zr 基非晶合金在剪切断裂过程中考虑力学

性能的作用使得合金升温的现象，他们发现在剪切带内温度可以升温达到 900℃,

已经大大超过科非晶合金的熔点，因此出现了合金的部分熔化现象。图 3.12(e)为

深冷 240 小时后的断口形貌图片。整个断裂平面表现为起伏不平的表面，断裂表

面显示出清晰的脉络状花样、微裂纹和一些脆性台阶，合金表现为典型的脆性断

裂。这些花样与主剪切带的扩展方向相对应，这是由于合金承载过程中，在剪切

带内部积聚了很高的弹性能，发生断裂前的瞬间剪切带内发生局部熔化所形成的。

与此同时，在整个起伏不平的断裂面上出现的一些脆性台阶是在断裂过程中由于

合金局部的绝对升温而形成熔化液滴的残余物。台阶面上合金发生瞬间的熔化，

降低了基体间的结合力，进而促进了脆性断裂的产生。 

3.6.3 Cu45Zr45Ag7Al3BMG拉伸性能 

除了压缩检测，拉伸性能也是评价非晶合金力学性能的一个重要指标。图 3-13 

为铸态和经过不同深冷处理后的非晶合金拉伸应力-应变曲线。从图中可以看出，

随着应力的加载，样品在经过约 1%弹性应变后，均没有发生塑性变形就迅速发

生了断裂，这也是绝大多数非晶合金在室温拉伸检测下的共有特征，同时，随着

深冷时间的延长，表现出拉伸强度不断降低的趋势。由于断裂时能量瞬间释放，

温度升高，使得样品处于软化或流动状态。在拉应力的作用下样品发生了粘性撕

裂，但是断裂持续时间很短，伴随着温度的迅速降低，样品断裂时初始状态被很

好的保留下来，形成了类似向上生长的细小纤维。这主要是由于深冷后析出的晶

体相随着深冷时间的延长，数量不断增加，降低了材料的拉伸强度。 
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图 3.13 铸态和经过不同深冷处理后的非晶合金拉伸应力-应变曲线 

(a)铸态非晶 (b)深冷 24 小时 (c)深冷 96 小时 (d)深冷 192 小时 (e)深冷 240 小时 

  

图 3.14 深冷 192 小时后和铸态非晶的拉伸样品断裂形貌特征 

(a) 深冷 192 小时 (b)铸态非晶 

图 3.14 为铸态非晶和深冷 192 小时后的拉伸样品断裂形貌特征。图 3.14(a)

为深冷 192 小时后的拉伸断口形貌，断裂表现为撕裂状，断口上看不到解理断裂

中的解理台阶，也与解理断裂中的河流花样有明显的区别。由图 3.14(b)可知铸态

断口表面形成了细小纤维状花样，微观形貌观察到被拉长的也脉状纹路，这也说

明了样品表现出良好的韧性断裂行为。 

3.6.4 深冷处理对 Cu45Zr45Ag7Al3BMG力学性能的影响 

深冷处理后 Cu45Zr45Ag7Al3 非晶中析出了增强相 Cu5Zr 相和脆性相 AlCu2Zr

相。实验证明在深冷一定时间后非晶合金在室温力学性能检测中表现出一定的“加

工硬化”能力。深冷一段时候后，非晶中首先析出了增强相 Cu5Zr 相，如图 3-15

所示，该相的含量决定了合金的强度，同时也提高了合金的塑性变形能力，但是

随着深冷时间的延长，脆性相 AlCu2Zr 的析出对合金强度和塑性变形能力又有所



博士学位论文 

 - 65 - 

降低。在这个变形过程中，Cu5Zr 相本身是一种塑性相，在加载过程中，它将承

担一部分塑性变形；此外，具有较低屈服应力的 Cu5Zr 相，在合金受载过程中，

将限于基体发生塑性变形，而此时基体仍然保持弹性形变。这种变形机制的不匹

配，导致基体与 Cu5Zr 相界面处产生应力集中；合金的内部的应力集中导致剪切

带在基体中萌生，促进塑性变形；由于 Cu5Zr 相具有高的断裂应力，它可以通过

自身的变形，松弛剪切带扩展前段的应力，阻碍剪切带的快速扩展。另一方面，

Cu5Zr 相的存在还将导致剪切带扩展方向发生改变，致使剪切带的扩展路径变长，

这将消耗更加多的能量，也有利于提高材料的塑性。当深冷 192 小时后，合金中

析出了脆性相 AlCu2Zr 相，但是此时 AlCu2Zr 相含量不多，从而没有显著降低材

料的性能，但是随着深冷时间的进一步延长，AlCu2Zr 相含量逐渐增加，导致材

料的强度和塑性相较深冷 192 小时有所降低。 

 

图 3.15 Cu5Zr 增强相 TEM 图像 

3.7 本章小结 

（1）随着深冷时间的延长，Cu45Zr45Ag7Al3合金的玻璃转变温度 Tg、晶化初

始温度 Tx、晶化峰温度 Tp 不断降低，非晶合金随着深冷时间的延长热稳定性不

断降低。 

（2）随着深冷时间的增加，Cu45Zr45Ag7Al3合金的塑性逐渐增加，当深冷 192

小时后，获得最大的塑性变形达到 0.50%，当深冷 240 小时后，合金的塑性下降，

几乎没有塑性变形，材料的抗压强度和硬度呈持续增加的变化趋势，在深冷 192

小时后达到最大值，而抗拉强度却随着深冷时间的延长持续降低。这是由于在深

冷过程中，非晶合金集体中发生了晶化转变，由完全非晶转变为部分晶化结构，

析出了 AlCu2Zr 和 Cu5Zr 两种晶化相，其中 Cu5Zr 为增强相，AlCu2Zr 为脆性相。 

（3）Cu45Zr45Ag7Al3合金在深冷处理后可以形成晶化相。其形成机理，从晶
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化动力学方面看，其形核是由于压力降低了临界晶核的半径而使得一些富集部分

变成了稳定可以长大的晶粒；其原子扩散过程与压力导致原子的“运输”有关。 
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第 4章 深冷处理对 Cu45Zr45Ag7Al3四点弯曲疲劳性能的

影响 

4.1 前言 

近几年，块体非晶合金，又称为块状金属玻璃，作为未来的工程材料受到越

来越多的关注。这是由于块体非晶合金具有一般晶态金属难以达到的良好物理及

机械性能，如接近理论值的弹性模量和断裂应力比（50）、断裂韧性（55MPa·m-1/2）

及非常高的强度（2GPa） [166-168]。大块非晶的一些力学性能和结构，如高局域化

和高密度的剪切断裂及其断口形貌特征的机制，大块非晶合金经高温退火后韧性

的不同变化，原位析出相和该析出相对大块非晶合金力学性能的影响等都进行深

入的研究。实际工程部件不可避免地受到周期交变载荷的作用，因此很大程度上

这些零部件的使用寿命受到疲劳造成的损伤的影响，很早以前，针对非晶合金疲

劳裂纹扩展行为及疲劳寿命的研究就已经开展了，结果表明，疲劳裂纹扩展的微

观和宏观机制与韧性合金相似，疲劳寿命曲线具有明确的疲劳极限且疲劳极限与

断裂强度之比约为 0.3[188]。  

几种锆基大块非晶合金，如 Zr41.25Ti13.75Ni10Cu12.5Be22.5 和 Zr55Al10Ni5Cu30
 

[189,190]，具有优异的力学性能和较高的玻璃形成能力。同时对以上两种 Zr 基大块

非晶合金为基的外加纤维或颗粒增强复合材料以及纳米晶复合材料进行了深入的

研究，在一定程度上改善了大块非晶合金材料的力学性能尤其是使得其复合材料

的塑性得到了很大的改善，这主要是为了防止载荷作用下单剪切带导致的快速断

裂 [191,192]。这些研究成果对大块非晶合金复合材料的工业应用产生了重要意义。

Gilberl等 [193]最早采用四点弯曲疲劳的方法对 Zr41.2Ti18Cu12.5Ni10Be22.5块体非晶合

金的疲劳性能进行了研究。通过研究得出 Zr 基非晶合金的疲劳裂纹扩展行为和晶

态合金类似，但是其应力寿命却比晶态合金要低，这种现象可能是由于疲劳裂纹

的萌生方式不同有关。Inoue 等[194]对 Zr 基块体非晶合金的疲劳性能进行研究发

现 Zr 基块体非晶合金的疲劳比与晶态合金的疲劳比率是相似的，且疲劳比会随着

泊松比的增大而增大。同时发现在疲劳裂纹扩展区域有因疲劳裂纹尖端的钝化和

自锐而生成的疲劳条带出现。 

块状非晶在一些退火或者深冷处理等条件的变化过程中，在非晶基体内会产

生晶态相，这些晶态相会使非晶合金的机械性能产生明显的变化。因此，本文对

块状 Cu45Zr45Ag7Al3 完全非晶和深冷处理含晶态相的非晶合金进行四点弯曲疲劳
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研究，对其疲劳寿命，裂纹扩展机制进行了详细分析，以期对该合金对称应力作

用下的疲劳行为有一个深入的认识。 

4.2 实验材料及检测方案 

4.2.1 实验材料制备 

通过铜模吸铸的方法制备了直径为 6mm 的非晶棒，详见第 2 章。然后线切

割成 3mm*3mm*40mm 的长方体样品。 

疲劳试件的制备精度对所测定的试样疲劳性能有直接的影响。从切取毛坯到

准备进行试验，要经过机械加工、尺寸测量、表面检验以及保护等一系列措施。

机械加工是为了得到所需的尺寸精度和适当的表面光洁度，对试样进行机械加工

时，需要防止表面的过热，同时要注意保证同心度，避免试验段横截面的偏心；

表面检验主要是为了检验表面光洁度是否符合要求，检验时注意不要用手接触试

验段表面，以防锈蚀；表面保护措施是为了防止机械损伤和化学侵蚀。在整个过

程中对每个环节都必须十分注意，不然都有可能造成试件疲劳强度的降低，特别

是试样的表面光洁度对疲劳性能影响很大。表面光洁度较差或有划伤(尤其是垂直

于应力方向的划伤)，都会导致疲劳强度的降低，因此应当特别的注意。四点弯曲

疲劳试样的尺寸为 3mm*3mm*40mm。加工时需进行尺寸测量及表面检验和表面

保护，从而得到试验所需的四点弯曲疲劳试样。 

4.2.2 深冷处理方案 

详见第 3 章。 

4.2.3 室温疲劳性能分析 

疲劳实验在计算机控制 MTS 10kN 疲劳试验机上进行，采用轴向应变控制，

加载波形为正弦波，应力比 R 为 0.1(R=σmin/  σmax，σmin 和 σmax分别为最小和最

大载荷)，频率为 10Hz，试验环境为室温静态空气介质。 

四点弯曲加载示意图如图 4.1 所示。一般来说，载荷与样品尺寸和支点距离

的关系可以用“梁理论”来表示，公式可表示为： 

           2 1
2

3 ( )
2

P S S
bt

σ
−

=                       （2.2） 

这里 P 为载荷，b 为样品的厚度，t 为样品的高度，S1 和 S2分别表示上支点

和下支点的跨距，在本实验中 S1=5mm，S2=20mm。 
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图 4.1 四点弯曲疲劳试验试样示意图 

4.2.4 组织与形貌观察 

X 射线衍射实验在丹东射线仪器公司生产的 Y500 型 X 射线衍射仪(XRD)进

行。利用 Quanta2000 环境扫描电镜对断口形貌进行观察，分析断口特征，研究组

织结构对力学性能的影响。样品的微观组织采用在 TecnaiF220 高分辨透射电镜和

JEM-2010 型透射电镜，工作电压  200 kV，并配有能谱分析仪(EDS)。 

4.3 铸态和深冷后的 Cu45Zr45Ag7Al3四点弯曲疲劳性能 

4.3.1 铸态和深冷后的 Cu45Zr45Ag7Al3四点弯曲疲劳 S-N曲线 

疲劳试验与静力拉伸试验不同的特点之一，是因为它的试验结果具有较大的

分散性。在静力破坏试验中，即使强度分散性较大的玻璃钢和铸造材料等，也不

会存在疲劳寿命那样严重的分散性。据分析，在测定零构件的疲劳寿命时，名义

载荷相对实际载荷有 3%的误差，就可能导致所测得的疲劳寿命产生 60%的误差。

而对疲劳试验来说，3%的误差有时是难以避免的。引起疲劳试验结果分散性的有

以下一些主要因素： 

（1）试验机的误差； 

（2）试样材料的不均匀性，试样在原材料中所处的不同方位； 

（3）试样形状和尺寸的不一致性； 

（4）加工过程的不一致性，尤其是表面加工质量的优劣； 

（5）热处理过程的不一致性，包括试样在热处理炉中所处的不同位置； 

（6）操作人员的技术水平不同； 

（7）试验环境的变迁。 

无论怎样精确地控制载荷的大小和试验环境、试件材料和工艺等方面的一致
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性，也不能完全避免这些因素的影响。所以，名义上相同的一组试样的试验结果，

总是存在着一定的差别。疲劳试验的目的是，利用简便的方法来测定材料或构件

的 S-N 曲线。所谓  S-N 曲线指的是交变应力与疲劳寿命对应关系的曲线。由于

疲劳寿命存在严重的分散性，在每个应力水平下至少试验 3 个试样，以保证在该

应力下疲劳寿命的准确性。对于一般钢材，如果在某一应力水平下循环次数达到  

107 仍不发生破坏，则就说明它可以在此应力下承受无限次的循环而不会发生破

坏。所以把  107循环次数所对应的最大应力  Smax称作“疲劳极限”。但是对于镁、

铝合金等材料，它们却没有这种性质，在经受 107循环之后，仍然会发生破坏。

因此，常常以经 107 循环所对应的最大应力  Smax 作为“条件疲劳极限”。疲劳极

限和条件疲劳极限均用符号 SR表示。SR的下标字母 R，表示应力比。 

图 4.2(a)为铸态 Cu45Zr45Ag7Al3四点弯曲疲劳的 S-N 曲线 (疲劳寿命曲线)，S

为最大应力，N 为循环次数。 

通过四点弯曲疲劳测试结果可知，Cu45Zr45Ag7Al3非晶合金在应力比为 0.1、

频率为 10 的条件下，当应力值为 400 MPa 时，未经 107次循环断裂失效；当应力

值为 386 MPa 时，经 107 次循环周次仍不发生断裂，则可以说在此应力下，

Cu45Zr45Ag7Al3 大块非晶可以承受无限次狡辩循环。一些研究工作者提到测定材

料的疲劳极限为 107 的条件疲劳极限时，可以按照下面的方法进行。当样品经过

预设定循环次数 107而没发生破坏时，叫做“越出”。当应力水平由高向低取得试

验过程中，如果试样在应力 Sa作用下，循环次数没有达到 107就发生了破坏，接

着下一根试样在应力 Sb的作用下循环达到 107越出，此时另个应力(Sa-Sb)的差值

不超过 Sb的 5%，则认为 Sa与 Sb的平均值即为疲劳极限（条件疲劳极限）SR，即

SR=(Sa+Sb)/2。如果应力(Sa-Sb)的差值大于 Sb 的 5%，那么还应取另一根试样进行

试验，这时应力 Sc 的值等于应力 Sa与 Sb的平均值，即 Sc=(Sa+Sb)/2。试验后： 

（1）如果试样在 Sc 的作用下，循环次数达到 107 后没有断裂，说明在此应

力下仍然越出，且（Sa-Sc）的差值小于 Sc 的 5%，就可以认为疲劳极限介于 Sa

与 Sc之间。 

（2）如果试样在应力 Sc 作用下，未达到 107循环次数就发生了破坏，且应

力（Sc-Sb）的差值小于应力 Sb的 5%，就可以认为疲劳极限介于 Sc和 Sb之间。 
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图 4.2 (a)铸态 Cu45Zr45Ag7Al3四点弯曲疲劳的 S-N 曲线；(b)疲劳极限和断裂强度的比值与

循环次数的关系曲线 其中数据点表示实验得出的结果 线表示经过线性拟合后的曲线 

从图中可以明显的看出该非晶合金表现为稳定循环直至断裂，高于疲劳极限
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的应力与循环次数之间存在明显的线性关系，而且铸态 Cu45Zr45Ag7Al3 的疲劳极

限为 386MPa，这比 Gilbert 等 [195]报道的 Zr41.25Ti13.75Cu12.5Ni10Be22.5 非晶合金

(~148MPa)和 Flores 等 [196]报道的 Zr41.25Ti13.75Cu12.5Ni10Be22.5 非晶复合材料

(~299MPa)要高。其疲劳极限和断裂强度的比值为 0.26，也比 Gilbert 等报道的

Zr41.25Ti13.75Cu12.5Ni10Be22.5 非晶合金(0.08)和 Flores 等报道的 Zr41.25Ti13.75Cu12.5 

Ni10Be22.5非晶复合材料(0.20)要高，如图 5.1(b)所示。根据其 S-N 曲线，可取 107

作为铸态 Cu45Zr45Ag7Al3 的条件疲劳。和晶态合金的疲劳极限相比，该非晶合金

要小得多，这可能是由于由于非晶态合金中不具有晶态合金中具有阻碍裂纹扩展

的排列规则的原子。通常微裂纹或裂纹源是在其材料内部或者边缘处的组织薄弱

部位或缺陷处形成，在外加应力作用下向外扩展时，非晶态合金中的原子排列无

序性会使得裂纹阻碍作用大大降低，而晶态合金中有序排列的原子，在其非薄弱

部分会对裂纹的扩展起到阻碍作用，同时由于晶态合金和非晶合金的结构和组织

不同，对裂纹形成方式可能也会产生影响。 

根据图 4.2 上高于疲劳极限的数据点，进行线性拟合，得到方程如下： 

S=1366.6-133.5·log(N)                     （5.1）   

当然这个公式智能用于估算 Cu45Zr45Ag7Al3四点弯曲疲劳的 S-N 曲线。 

图 4.3 为深冷 24 小时，96 小时，192 小时和 240 小时后 Cu45Zr45Ag7Al3非晶

合金四点弯曲疲劳的疲劳寿命曲线，即 S-N 曲线。在疲劳极限以上，其最大的破

碎强度和疲劳循环展现很清晰的关系。基于压力范围，经过不同深冷时间后合金

的疲劳极限和疲劳比的参数列于表 4.1 中。深冷 24 小时后，疲劳极限最高，但是

随着深冷时间的延长，其疲劳极限逐渐降低。图 4.3 所示的深冷后的 Cu45Zr45Ag7 

Al3 非晶合金其最大的加载应力和循环次数之间的关系可以用公式下列分别表示

出来，数据点采用图中所示的数据点： 

              S=1481.7-142.1·log （N）                  （5.2） 

              S=1353.9-142.7·log （N）                  （5.3） 

              S=1364.4-150.2·log （N）                  （5.4） 

              S=1225.7-143.1·log （N）                  （5.5） 

根据其 S-N 曲线可知，与铸态非晶合金相比，深冷 24 小时以后具有较高的

疲劳极限。 
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图 4.3 深冷不同时间后的 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 四点弯曲疲劳 S-N 曲线 

表 4.2 不同深冷时间后 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 的疲劳极限和疲劳比参数 

合金 疲劳极限(MPa) 疲劳极限/断裂强度 

深冷 24 小时 487  0.31 

深冷 96 小时 355  0.20 

深冷 192 小时 313  0.16 

深冷 240 小时 224  0.12 
 

影响上述非晶合金疲劳极限的主要因素主要是两个方面：(1)疲劳样品的有效

体积，(2)材料的强度。首先，Gilbert 等测试的 Zr41.2Ti13.8Cu12.5Ni10Be22.5块体非晶

四点弯曲疲劳试验中，样品尺寸为 3 毫米×3 毫米×50 毫米，频率为 25Hz,内跨

距为 10.2毫米，外跨距为 20.3毫米，该样品的有效载荷体积为 91.8毫米 [176]；Flores

等测试的 Zr41.2Ti13.8Cu12.5Ni10Be22.5非晶复合材料样品的尺寸和测试频率分别采用

3mm x 3mm×30mm和 25 Hz, 内跨距为 10.3毫米 ,外跨度为 20mm, 有效载荷体积

为 92.7 毫米 [196]。本文中检测的样品加载 10Hz 尺寸为 3 毫米×3 毫米×25mm，

有效载荷体积只有 45 毫米。一般来说，检测的样品有效载荷体积越大，可能会包

含更多的缺陷，造成应力的提高，自由体积和剪切带的形成可能性提高，有利于

裂纹的萌生，从而减小疲劳极限。其次，强度方面，铸态非晶和深冷后的样品相

比，深冷 24 小时后的样品抗拉强度最高，深冷 192 小时后的样品抗拉强度最低。

材料具有高的抗拉强度，那么疲劳极限也就越高。 
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4.3.2 深冷前后 Cu45Zr45Ag7Al3四点弯曲疲劳断口形貌 

图 4.4为铸态 Cu45Zr45Ag7Al3块体非晶合金在 793MPa应力下循环 29086次后

的疲劳断口形貌。从图 4.4(a)中可见，断口明显的分成四个区域：裂纹萌生区、

裂纹扩展区、快速断裂区和熔融区。根据 4.4(b)可以看出裂纹源出现在试样的表

面层，裂纹的萌生可能是由于 Cu45Zr45Ag7Al3 非晶合金在快速冷凝过程中产生的

缺陷或者原始微裂纹，这些微裂纹在静载荷作用下只要其应力不超过强度极限，

则微观裂纹不会发展形成裂纹源，但在对称循环应力作用下应力超过一定值，这

些微裂纹就会发生扩展，特别是裂纹间断出现应力集中现象，这将加速微裂纹的

扩展使其称为裂纹源[197]。在裂纹扩展区，如图 4.4(c)所示，出现了一些沿裂纹扩

展方向伸展的疲劳条带，裂纹扩展区与快速断裂区有一个明显的分界线，裂纹扩

展区的放大图像如图 4.4(d)所示，其粗条带之间的间距约为 3µm，细条带之间的

间距约为几百纳米。而快速断裂区则呈现“脉纹”状形貌，如图 4.4(e)，其形貌

主要是由于在循环应力作用下，局部产生高温而使得合金黏性改变所致，这与文

献报道的结果一致 [186]。疲劳条带的扩展和形成机制是由于裂纹尖端的张开和闭

合效应引起的塑形形变，沿着裂纹传播方向，出现应变能消失和条带形成的过程。

相似的结果在拉-拉疲劳中已得到证明，其表明细条纹之间的间距是由于在一个应

力周期内，裂纹向前的移动量 [198]。在本次实验中发现一个有意思的现象，在快

速断裂区内，出现快速断裂和裂纹扩展交替的现象，如图 4.4(c)。除了以上三种

断口形貌，我们在样品的边缘处还发现了一些熔融区域，其与快速断裂区的边界，

用点划线所示的虚线显示，如图 4.4(f)。 

图 4.5 为深冷 24 小时后 Cu45Zr45Ag7Al3疲劳断口形貌。从图(a)中可知，断口

分成四个区域：裂纹萌生区、裂纹扩展区、快速断裂区和熔融区。与铸态疲劳后

的断口形貌不同的是，其裂纹扩展区面积明显增大。裂纹源首先在拉应力区表面

上形成，如图 4.5(b)，这和铸态非晶类似。随着载荷循环周期的增加，裂纹逐渐

向试样内部扩展，进入裂纹扩展区。如图 4.5(c)所示，没有出现如同铸态非晶合

金类似的疲劳条带，说明和铸态非晶合金具有不同的疲劳扩散机制。图 4.5(d)为

裂纹扩展区的放大图片。图 4.5(f)为快速断裂区，由图可知，在该区出现的脉状

纹路相较铸态非晶更加致密。同铸态非晶合金类似，在样品在边缘处出现了一些

熔融区。 
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图 4.4 铸态 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 疲劳断口形貌 

(a) 铸态 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 疲劳断裂整体形貌 (b) 裂纹源 (c) 裂纹扩展区与快速断裂

区界面 (d) 裂纹扩展区的放大图像 (e) 快速断裂区 (f)熔融区 
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图 4.5 深冷 24 小时后 Cu45Zr45Ag7Al3疲劳断口形貌 

(a) 深冷 24 小时后 BMG 疲劳断裂整体形貌 (b) 裂纹源 (c) 裂纹扩展区与快速断裂区界

面 (d) 裂纹扩展区 (e) 快速断裂区 (f)快速断裂区和熔融区界面 
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图 4.6 深冷 96 小时后 BMG 的疲劳断口形貌 

(a) 深冷 96 小时后 BMG 疲劳断裂整体形貌 (b) 裂纹源 (c) 裂纹扩展区与快速断裂区界

面 (d) 裂纹扩展区的放大图像 (e) 快速断裂区  
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图 4.7 深冷 192 h 后 BMG 的疲劳断口形貌 

(a) 深冷 192 小时后 BMG 疲劳断裂整体形貌 (b) 裂纹源 (c) 裂纹扩展区 (d) 裂纹扩展

区与快速断裂区界面 (e) 快速断裂区  
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图 4.8 深冷 240 小时后的疲劳断口形貌 

(a) 深冷 240 小时后 BMG 疲劳断裂整体形貌 (b) 裂纹源 (c) 裂纹扩展区与快速断裂区界

面 (d)快速断裂区  

图 4.6 为深冷 96 小时后该非晶合金的疲劳断口形貌。与铸态疲劳后的断口形

貌不同的是出现了两个裂纹源(A 和 B)，这与材料在疲劳过程中的所受应力大小

和状态有关，根据图 4.6(a)可知 B 裂纹源的光亮度比较大，相邻的疲劳区域比较

大，疲劳条带比 A 区域多，因此 B 裂纹源先产生。B 裂纹源的放大图片如 4.6(b)

所示，在图中可以看到该区域断面有所起伏。图 4.6(c) 为裂纹扩展区和速断裂区

的界面速断裂区的界面。裂纹扩展区的放大图像如图 4.6(d)所示。在裂纹扩展区

内，其粗条带之间的间距约为 5µm，细条带之间的间距约为几百纳米，比铸态非

晶合金的条带间的间距长，说明 96 小时深冷后该非晶的疲劳裂纹扩展速率比铸态

非晶快。 
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图 4.7 为深冷 192 h 的疲劳断口形貌。由图 4.7(a)可知，料同铸态非晶类似分

为裂纹萌生区，裂纹扩展区和快速断裂区，但是裂纹扩展区面积明显减小，快速

扩展区面积明显增大，这与其疲劳极限相比铸态更小相对应。图 4.7(b)为裂纹萌

生区域和裂纹扩展区域界面的图像，从图中可以看到断口表面起伏比较明显。裂

纹扩展区，如图 4.7(c)所示，可以看到在疲劳条带之间夹杂着空洞和突起，这可

能是由于深冷 192 小时后，夹杂在非晶基体中的晶体相的缘故。图 4.7(d)为裂纹

扩展区和快速扩展区界面。图 4.7(e)为快速扩展区放大图像。 

图 4.8 为深冷 240 小时后的疲劳断口形貌。由图 4.8(a)可知，疲劳断口表面分

为裂纹萌生区，裂纹扩展区和快速断裂区，裂纹扩展区面积同铸态和其他深冷处

理后的样品相比最小，快速扩展区面积明显增大，断口表面起伏很不平整。图 4.8(b)

为疲劳裂纹萌生区图像，整个平面出现很多凹坑。从图 4.8(c) 为裂纹扩展区和快

速扩展区界面，界面处发现深冷后析出的脆性晶体相在疲劳断裂后的形貌图像，

这是由于非晶基体与脆性相之间具有不同的弹性模量，在循环载荷下，两相的界

面处容易发生应力集中从而促使裂纹的形成。当裂纹前沿扩展到晶体相时，晶体

相容易发生断裂，降低了非晶的疲劳性能。4.8(d)分别为深冷 240 小时后疲劳断口

快速断裂区图像。从图 4.8(d)中也可以看到类似图 4.8(c)的晶体相断裂的图像。 

4.4 深冷前后 Cu45Zr45Ag7Al3BMG疲劳裂纹扩展 

国内外对疲劳裂纹扩展规律的研究很多，目前在工程中应用最广泛的方法是

Paris 提出的疲劳裂纹扩展公式[199]。 

该公式建立了裂纹扩展速率与应力强度因子之间的关系，其形式为： 

                 da / dN = C(∆K )m                      （5.6） 

式中 a 为裂纹长度；da/dN 为裂纹扩展速率；C、m 为材料常数；ΔK 为应力强度

因子幅。 

式中的 ΔK 可以用 Newman 应力强度因子公式计算出来，其形式为[200]： 
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式中 Sb为加载应力，a 为裂纹长度，c 为裂纹深度，t 为样品厚度，b 为样品宽度，

Ф 为椭圆角度参数。样品断裂示意图如图 4.9 所示。利用上述公式可以得出深冷

前后该非晶合金裂纹扩展速率和应力强度因子 ΔK 的关系曲线，如图 4-10 所示。

从图中可以看出，铸态和经过不同深冷时间处理后的样品具有不同的疲劳裂纹扩

展行为。对应 da/dN=10-7mm/cycle，铸态和经过不同深冷时间处理后的非晶合金

的门槛值 ΔKth分别为 1.18，1.31，1.52，1.55 和 1.59，由此可见，随着深冷时间

的延长有利于提高非晶合金的门槛值，特别是长时间深冷对合金门槛值的增强效

果最好。 
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图 4.9 非晶合金样品断裂示意图 

 

图 4.10 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 裂纹扩展速率和应力强度因子ΔK 的关系曲线 
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图 4.11 铸态和经过不同深冷处理后样品的侧面裂纹长度的变化 

(a)铸态 (b)深冷 24 小时 (c)深冷 96 小时 (d)深冷 192 小时 (e)深冷 240 小时  

和铸态非晶相比，在相同的 ΔK 水平下，深冷 24 小时后非晶合金始终表现出

较低的疲劳裂纹扩展速率；而深冷 96 小时该合金在 ΔK<1.73，疲劳裂纹扩展速率
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低于铸态非晶，而在 ΔK> 1.73，裂纹扩展速率明显高于铸态非晶；深冷 192 小时

和深冷 96 小时具有类似的裂纹扩展行为，ΔK<1.72 时，疲劳裂纹扩展速率低于

铸态非晶，而在 ΔK>1.72 ，裂纹扩展速率明显高于铸态非晶；深冷 240 小时后，

可以明显观察到在 ΔK>1.72 下，其疲劳裂纹扩展速率高于铸态非晶合金，ΔK<1.72 

时，疲劳裂纹扩展速率低于铸态非晶。 

比较了在 500MPa 载荷下，循环 105 次后铸态和不同深冷时间后样品的侧面

裂纹长度的变化，如图 4.11 所示，分别为铸态和深冷 24 小时、深冷 96 小时、深

冷 192 小时和深冷 240 小时的侧面裂纹长度。由图可知，深冷 24 小时后其裂纹长

度最小，只有 20-30μm，随着深冷时间的延长，裂纹长度和铸态非晶合金相比，

呈现明显增加的趋势，当深冷 240 小时后达到最大为 200-250μm。 

4.5 Cu45Zr45Ag7Al3NMG疲劳裂纹萌生与扩展机制 

晶体材料的疲劳破坏机制已经被很好地研究和认识，像裂纹延伸过程中的滑

移机制等许多理论已经被广泛应用。对于晶体合金，滑移带、孪晶、畸变以及晶

界等缺陷都是疲劳裂纹成核的优先位置。然而，块体非晶合金没有孪晶、晶界和

位错等晶态的缺陷，块体非晶合金的疲劳裂纹产生和长大的机制不可能和晶态合

金的那些机制相同的。块体非晶合金的基本疲劳破坏机制仍然没有被充分认识。

非晶合金的变形和断裂机制总是被归因于剪切带和塑性流动的存在 [201]。一条剪

切带的宽度一般是 10-20nm，同时倾向于沿着最大剪切应力方向扩展，这些均不

同于晶体合金的滑移带，它们有着特殊的滑移系统。 

根据自由体积理论，块体非晶合金含有大量的自由体积。在稳态时，自由体

积的生成量和自由体积的消失量是相同的。当进行疲劳试验时，试样在弯曲载荷

作用下，在一些狭小区域中自由体积在局部应力作用下生成的数量多于经扩散而

消失的数量。因此，在应力作用下，由于自由体积过多的积累，剪切带在局部位

置形成。同时因循环载荷的不断作用造成自由体积的不断增加，导致剪切带的粘

滞性的降低，从而导致块体非晶合金的局部位置弱化。 

在循环载荷作用下，材料逐步的弱化以及剪切带最后的开裂将导致疲劳裂纹

的产生 [202]，从而构成了疲劳裂纹生成机制。剪切带与晶体材料的滑移带有很大

的不同的，因此会有不同的几何滑移平面。在循环载荷作用下，一些剪切带扩展

到非晶结构的外部表面，随着在循环应力下的进一步变形，剪切台阶可能在表面

形成 [203]。因为剪切台阶同剪切带一样会使材料弱化，所以疲劳裂纹的成核也可

能与剪切台阶相关。在循环载荷进一步作用下，弹性能量释放，同时由于变形进

一步削弱了剪切带和剪切台阶，导致在剪切带和剪切台阶产生局部热。因此，剪

切带和剪切台阶成为最弱的位置，进而在循环载荷作用下，条带张开，从而发展

成一条疲劳微裂纹。所以，疲劳裂纹的成核归因于剪切带和剪切台阶处因应力集
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中造成弱化。块体非晶合金往往有不同的铸造缺陷，由于在这些位置的应力集中

现象，也成为疲劳裂纹的生成地。 

    

 

图 4.12 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 裂纹萌生侧面剪切带(a 和 b)和裂纹萌生位置(c) 

图 4.12是实验过程中观察到的 Cu45Zr45Ag7Al3块体非晶合金裂纹萌生侧面剪

切带（a 和 b）和裂纹萌生位置（c）的图片。从图中可以看出裂纹在气孔或者铸

造过程中生成的表面缺陷处产生。疲劳性能对于结构缺陷是非常敏感的，质量好

的样品能表现出较高的疲劳性能，而含有表面缺陷或者气孔的合金往往表现出很

低的耐疲劳性能。 

由于非晶态合金中不存在位错、晶界等晶体缺陷，故一般认为在交变载荷作

用 下， 非 晶 合金 不 会 出现 循 环 软 化和 循 环 硬化 现 象 。张 辉 等 研究 了

Zr41.25Til3.75Cu12.5Ni10Be22.5块体非晶合金的低周疲劳，结果表明，室温下经对称循

环应力作用，含晶体相的合金和完全非晶合金均表现为循环稳定直至断裂 [204]。

在裂纹萌生和扩展过程中没有类似于晶体材料的强化机制 [205]。在疲劳试验中，

因为裂纹萌生及稳定扩展的区域很小，所以裂纹扩展引发的应变增加难以引起循
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环软化或硬化。并且完全非晶合金的疲劳寿命远高于含晶体相的非晶合金复合材

料，含晶体相的非晶合金中均匀分布的晶体相对于裂纹的扩展并没有起到阻碍的

作用，并且当有高应力作用时，在主裂纹前方就已经开裂并且引发出裂纹。 

    

 

图 4.13 BMG 含脆性相疲劳断裂过程示意图 

(a) 裂纹进行扩展 (b) 脆性晶体相在主裂纹的前方已经发生了开裂 

(c) 主裂纹直接穿过该晶体相 

疲劳断裂过程示意图，如图 4.13 所示。由图可知，在应力作用下，裂纹

进行扩展的过程中（图 4.13a），脆性晶体相在主裂纹的前方已经发生了开裂（图

5.12b ），当主裂纹扩展至周围时，将直接穿过该晶体相（图 4.13c），降低了

其疲劳性能。这和本文中深冷 96，192 和 240 小时的结果类似。图 4.14 中对

断裂晶体相周围表面进行了 EDS 能谱分析，见图(b)(c)(d)，结果表明，该断裂

的晶体相是 AlCu2Zr 相。 
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图 4.14 断裂晶体相扫描及其周围表面 EDS 能谱分析 

(a) 断裂晶体相扫描图 (b)图(a)中 A 出能谱分析 (c) 图(b)中 A 出能谱分析  

(d) 图(c)中 A 出能谱分析 (e) 图(d)中 A 出能谱分析 

但是深冷 24 小时以后，非晶基体内部析出了纳米晶体相，其裂纹萌生和铸态
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非晶类似。在循环载荷作用下，由于自由体积过多的积累，导致剪切带和微观裂

纹在局部位置形成。然而，在裂纹扩展区域没有发现如同铸态非晶类似的疲劳条

带，这 Wang等人的结果类似[206]。可能是因为在疲劳过程中由于裂纹尖端的锐化

和钝化交替呈现，疲劳条带已经在合金中形成，但是由于非晶基体中存在的纳米

晶体相，导致裂纹尖端的塑性降低，钝化不明显。另一个原因可能是因为合金中

存在的疲劳条带太过完美，而不能通过 SEM 检测出来。同时在快速扩展区，其

尺寸明显小于铸态合金，这主要是由于均匀分布的纳米晶体相的阻碍作用。这些

纳米晶体可以缓解表面残余应力和容纳任何表面的应变，在疲劳过程中能够阻碍

非晶内部存在的一些缺陷和微裂纹的扩展，其断裂机制如图 4.15 所示。在循环载

荷加载下，当主裂纹扩展到纳米晶体相附近时（图 4.15a），纳米晶体相能够钝化

裂纹尖端，并且导致裂纹发生偏转（图 4.15b），这种偏转将诱发裂纹闭合，减缓

裂纹的扩展速率。 

  

图 4.15 BMG 含纳米晶体相疲劳断裂过程示意图 

(a) 主裂纹扩展到纳米晶体相附近 (b)裂纹发生偏转 

4.6 深冷 192小时后 Cu45Zr45Ag7Al3BMG疲劳导致相变 

图 4.16所示为深冷 192小时后 Cu45Zr45Ag7Al3疲劳前后的 XRD 和 TEM 检测

结果。 
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图 4.16 深冷 192 小时后 Cu45Zr45Ag7Al3疲劳前后的 XRD 和 TEM 检测结果 

(a) 深冷 192 小时后 Cu45Zr45Ag7Al3疲劳前后的 XRD 图谱 

(b)深冷 192 小时后 (c)铸态非晶 

如图 4.16(a)所示，相比疲劳前后的 XRD 曲线，得知合金在疲劳过程中进行

了相转变的过程（Cu5Zr 相转变成 CuZr 相）。透射电镜明场像及其电子衍射斑点

进一步证明了这个观点。TEM 明场像清楚的表明，对于 Cu45Zr45Ag7Al3非晶合金

疲劳后的结构，如图 4.16（b）所示，具有高密度，100nm 宽，微米级长的相互

平行的板条状长条。疲劳前，一些亚微米级的晶体颗粒（面心立方结构的 Cu5Zr

和 ClCs 结构的 AlCu2Zr）存在于非晶基体中，如图 4.16（c）所示。从插入图中

的电子衍射斑点得知，这种板条状的长条为 B2 CuZr 相。 

对于该合金来说，其疲劳形变过程主要是由玻璃基体和其内部所包含的晶体

相之间的相互作用决定的。当进行循环加载时，在开始塑形变形的时候，其主剪

切板在玻璃基体中开始形成，这可以导致因高温导致的粘性的变化。随着实验的

进行，在裂纹扩展时，裂纹将沿着主剪切板进行传播随着应力导致的自由体积的
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增加。因此，自由体积的密度将增加，而且剪切板阻碍剪切变形将减小。然而，

随着变形的进一步进行，主剪切板扩展到 AlCu2Zr 和 Cu5Zr 和非晶基体之间，剪

切板尖端可能会导致应力致使 Cu5Zr 相转变成 B2 结构的 CuZr 相，这和 Sun 等人

的报道相复合[207]。在那附近，剪切转变从一种亚稳相转变成 CuZr 相，在一定程

度上解除了在剪切板间断的应力集中，并且阻碍了自由体积的富集。 

4.7 本章小结 

本章对 Cu45Zr45Ag7Al3 块体非晶合金四点弯曲性能进行了研究，并对不同深

冷处理后该非晶合金的疲劳性能进行了比较，发现： 

（1）在应力比 R 为 0.1 和频率为 10Hz 的四点弯曲疲劳试验条件下，铸态

Cu45Zr45Ag7Al3 四点弯曲疲劳疲劳极限为 386MPa 比 Gilbert 等报道的非晶合金

（~148MPa）和 Flores 等报道的非晶复合材料（~299MPa）要高，其疲劳极限和

断裂强度的比值为 0.26，也比 Gilbert 等报道的非晶合金（0.08）和 Flores 等报道

的非晶复合材料（0.20）要高。疲劳断口分成四个区域：裂纹萌生区、裂纹扩展

区、快速断裂区和熔融区。 

（2）深冷 24 小时，96 小时，192 小时和 240 小时后 Cu45Zr45Ag7Al3 非晶

合金四点弯曲疲劳的疲劳极限分别为 487、355、313 和 224MPa，疲劳极限和断

裂强度的比值分别为 0.31、0.20、0.16 和 0.12。深冷 24 小时后，疲劳极限最高，

但是随着深冷时间的延长，其疲劳极限逐渐降低。深冷后疲劳断口和铸态类似主

要分成四个区域：裂纹萌生区、裂纹扩展区、快速断裂区和熔融区。深冷 24 小时

后与铸态疲劳后的断口形貌不同的是，其裂纹扩展区面积明显增大，没有出现如

同铸态非晶合金类似的疲劳条带，这主要是因为深冷后析出的纳米晶体相的原因。

深冷 192 后在疲劳条带之间夹杂着空洞和突起。深冷 240 小时后发现了一些脆性

晶体相断裂后的形貌。 

（3）比较深冷前后 Cu45Zr45Ag7Al3块体非晶合金疲劳裂纹扩展行为发现，铸

态和经过不同深冷时间处理后的非晶合金的门槛值 ΔKth 分别为 3.60，3.62，3.69，

3.75 和 3.89，由此可见，随着深冷时间的延长有利于提高非晶合金的门槛值，特

别是长时间深冷对合金门槛值的增强效果最好。深冷２４小时后裂纹扩展速率低

于铸态非晶和其他深冷时间后的速率。 

（4）深冷 192 小时后 Cu45Zr45Ag7Al3非晶合金疲劳过程中，在裂纹扩展时，

裂纹将沿着主剪切板进行传播随着应力导致的自由体积的增加。自由体积的密度

将增加，而且剪切板阻碍剪切变形将减小。随着变形的进一步进行，主剪切板扩

展到 AlCu2Zr 和 Cu5Zr 和非晶基体之间，剪切板尖端可能会导致应力致使 Cu5Zr

相转变成 B2 结构的 CuZr 相。 
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第 5章 不同加载方式对Cu45Zr45Ag7Al3的疲劳性能的影响 

5.1 前言 

自从 Zr 基大块金属玻璃在 20 世纪 90 年代初被发现以来，它们已经被得到广

泛的研究。Zr 基大块金属玻璃由于其在金属应用市场上表现出的良好的玻璃形成

能力和许多不错的机械性能，使得其得到了广泛的商业应用 [11,38]。作为一个潜在

的工程材料，大块非晶合金的疲劳研究在其结果应用上是很重要的。事实上，机

械部件损坏主要是由于其机械损伤，其中疲劳占约 90%以上 [208]。在非晶合金的

机械性能被广泛研究的同时[38,209,210]，疲劳块体非晶合金的研究就相对匮乏。 

非晶合金的疲 劳实验首 次被报道 出来是基于 Vitreloy 1 非晶合金

(Zr41.2Ti13.8Cu12.5Ni10Be22.5)的四点弯曲疲劳研究。其基于应力范围的疲劳极限大约

为最大抗拉强度的 8%[195,211]。近年来 Peter[212,213]等和 Wang[214-216]等报道了 Zr 基

大块非晶合金的拉-拉疲劳，Yokoyama[217]等报道了 Zr 基大块非晶合金的旋转疲

劳，他们发现该非晶合金的疲劳极限约为最大抗拉强度的 30-50%。基于这些关于

块体非晶合金的疲劳研究，人们发现大块非晶合金的疲劳寿命和极限有很大的差

异。是什么原因造成这些块体非晶合金疲劳结果这么大的差异呢？影响因素很多，

例如：合金的化学组合成分，材料的质量，平均应力，加载模式，化学环境，温

度，循环次数，残余应力和其表面状况。然而，一些因素在影响非晶合金疲劳性

能的过程中又扮演着及其重要的角色，例如：加载模式。 

在本章实验中，对 Cu45Zr45Ag7Al3大块非晶合金的单轴压-压疲劳和三点弯曲

疲劳进行了研究。并对这些块体非晶合金的应力与疲劳寿命的关系曲线(S-N曲线)

和断裂面的扫描电镜图片进行了观察和分析。结合第 4 章中对该非晶合金的四点

弯曲性能研究，对不同加载方式下的 Cu45Zr45Ag7Al3 大块非晶合金疲劳性能进行

了研究。 

5.2 实验材料及检测方案 

5.2.1 实验材料制备 

通过铜模吸铸的方法制备了直径为 6mm 的非晶棒和 4mm 的非晶棒，详见第

2 章。三点弯曲疲劳试样制备详见第 4 章，尺寸为 3mm*3mm*40mm。压-压疲劳

实验样品尺寸为直径为 4mm，长 8mm 的圆柱状试样。 
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5.2.2 室温疲劳性能分析 

轴向压-压疲劳试验中，由于 Cu45Zr45Ag7Al3非晶合金具有很高的强度，因此

压缩疲劳试样上下压块的选择很重要，如果压块材料比硬质合金软，则进行疲劳

试验时压块材料被压陷，在这种情况下，试样受到的应力不是设定的简单线性压

缩应力，而是受到不均匀的体积压缩，导致测定结果出现较大误差。因此需在试

样和疲劳机压头之间放置硬质合金专用垫块，如图 5.1 所示。疲劳实验在计算机

控制 MTS 10kN 疲劳试验机上进行，采用轴向应变控制，加载波形为正弦波，应

力比 R 为 0.1，频率为 10Hz，试验环境为室温静态空气介质。 

 
图 5.1 轴向压-压压缩疲劳试样示意图 

(A)上压头(B)垫块(C)试样(D)垫块(E)下压头 

三点弯曲疲劳实验在计算机控制 MTS 10kN 疲劳试验机上进行，采用轴向应

变控制，加载波形为正弦波，应力比 R 为 0.1(R=σmin/ σmax，σmin和 σmax分别为最

小和最大载荷)，频率为 10Hz，试验环境为室温静态空气介质。 

三点弯曲加载示意图如图 5.2 所示。一般来说，载荷与样品尺寸和支点距离

的关系可以用“梁理论”来表示，公式可表示为： 

                       （2.1） 

这里 P 为载荷，b 为样品的厚度，t 为样品的高度，S 表示下支点的跨距，在

本实验中 S=20mm。 

 
图 5.2 三点弯曲疲劳试验试样示意图 
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5.2.3 组织与形貌观察 

利用 Quanta2000 环境扫描电镜对断口形貌进行观察，分析断口特征，研究组

织结构对力学性能的影响。 

5.3 不同加载下 Cu45Zr45Ag7Al3BMG的疲劳性能 

5.3.1 不同加载下 Cu45Zr45Ag7Al3的疲劳寿命曲线 

图 5.3 所示为 Cu45Zr45Ag7Al3非晶合金在单轴压-压和三点弯曲加载下的应力

与循环次数之间的关系曲线(S-N 曲线)。结合第 4 章关于 Cu45Zr45Ag7Al3非晶合金

四点弯曲的疲劳性能可知，三点弯曲和四点弯曲的疲劳极限相差不大，但在单轴

压-压加载下的疲劳极限要比三点弯曲和四点弯曲加载下的疲劳极限要高。与此同

时，在高于疲劳极限应力下相同载荷的疲劳寿命也有所不同。根据图 5.3 可知，

单轴压-压加载下的疲劳寿命要比弯曲加载下的疲劳寿命要长得多。 

 

图 5.3 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 在单轴压-压和三点弯曲加载下的应力与循环次数之间的关系曲

线(S-N 曲线) 

5.3.2 不同加载模式下 Cu45Zr45Ag7Al3非晶的疲劳断口形貌 

图 5.4为 Cu45Zr45Ag7Al3块体非晶合金在 779MPa 三点弯曲应力下循环 28943

次后的疲劳断口形貌。整个疲劳断裂表面形貌和四点弯曲疲劳类似，主要包括四

个主要区域：疲劳裂纹萌生、裂纹扩展、快速断裂和熔融区域。疲劳断裂表面垂

直于加载方向。一般来说，疲劳裂纹的萌生区域主要集中在样品缺口表面，并且

其产生和扩展方向朝向样品内侧，如图 5.4(a)所示，裂纹扩展区域呈现一个条状

的形貌，占整个样品表面的一半左右。疲劳裂纹萌生区放大图像如图 5.4(b)所示。
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图 5.4(c)为疲劳扩展区和快速扩展区界面。除上述三种形貌外，在缺口的边缘处

可以观察到一些和加载方向呈现一定倾斜角度的熔融区域，如图 5.4(d)所示为快

速扩展区和熔融区界面。 

图 5.5 为单轴压-压疲劳试验的断口形貌图像。从图 5.5(a)中可以看到疲劳断

口表面和单轴压缩试验的断口形貌类似，样品呈一定倾斜角度断裂，样品表面不

平整，表面存在着一些可见的裂纹。图 5.5(b)为裂纹萌生区图像，一些裂纹在此

区域中。图 5.5(c)为疲劳裂纹扩展区，和弯曲疲劳不同的是单轴压-压疲劳试验的

疲劳裂纹扩展区不存在着疲劳条带，而是存在着一些滑移带和一些不连续的脉状

花样。裂纹扩展区和快速扩展区存在着一条明显的界线，如图 5.5(d)所示。快速

扩展区形貌由脉状纹路和一些熔融的液滴组成，如图 5.5(e)所示。图 5.5(f)为快速

扩展区和熔融区界面图像。 

    

    

图 5.4 Cu45Zr45Ag7Al3BMG 三点弯曲疲劳断口形貌 

(a) 三点弯曲疲劳断口整体形貌 (b) 裂纹源 (c) 裂纹扩展区与快速断裂区界面 

(d) 快速断裂区与熔融区界面 
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图 5.5 单轴压-压疲劳试验断口形貌图像 

(a) 压－压疲劳断口整体形貌 (b) 裂纹源 (c) 裂纹扩展区 (d) 裂纹扩展区与快速扩展

区界面 (e)快速扩展区 (f)快速扩展区与熔融区界面 
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5.4 分析与讨论 

5.4.1 S-N曲线 

通过文献比较不同加载下，S-N 曲线的变化，可以画出图 5.6，图中给出了一

些研究工作者报道的大块非晶合金在单轴拉-拉 [212,215,218-222]，单轴压-压 [223-225]和

弯曲疲劳[14,15,41-46,195,226-232]下的 S-N 关系曲线。从图中可以看出，在单轴压-压加

载下不管是低应力作用下还是高应力作用，非晶合金都具有更高的疲劳寿命。与

此同时，在低应力作用下，单轴拉-拉加载比弯曲加载模式下的疲劳寿命要高；而

在高应力作用下两种加载模式则相差不大。疲劳极限方面，单轴压-压加载下最大，

单轴拉-拉加载次之，弯曲加载模式下最低。这和本章实验中图 5.3 的结论一致。 

 

图 5.6 BMG 在单轴拉-拉单轴压-压和弯曲疲劳下的 S-N 关系曲线 

5.4.2 断口形貌分析 

首先，在弯曲加载下由于裂纹尖端的张开和闭合效应在断口表面存在着很多

疲劳条带，如图 5.4 和第 4 章所示，但是在单轴压-压加载下裂纹扩展区域不存在

这些疲劳条带，取而代之的则是脉状，河流状和一些滑移带，如图 5.5 所示。这

种现象可能是由于在单轴压-压加载下不存在拉应力，只有压应力，同时存在着剪

切带的衰弱造成的。一般来说，剪切带中的高自由体积可能会导致大块非晶合金

粘度的降低，同时又因为裂纹扩展平面承载着应力作用，致使合金在高应力作用

下裂纹扩展速率增加，而在相对较低的应力作用下，裂纹扩展速率下降。然而，

在单轴压-压加载下，由于在破碎表面的一些未断裂部分的存在阻碍了裂纹扩展，

导致其裂纹扩展速率的变化相比弯曲加载下较小。同时，如同第 4 章所说，疲劳
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条带的扩展和形成机制是由于裂纹尖端的张开和闭合效应引起的塑形变形，但在

单轴压-压加载下，其裂纹尖端的张开和闭合效应不明显。因此，疲劳条带在单轴

压-压加载下无法形成。 

其次，从图 5.4 所示可以看出，在弯曲加载模式下，非晶合金的疲劳裂纹扩

展区域和快速扩展区域存在着一个明显的界线，相应的形貌为疲劳条带和脉状花

样。然而，在单轴压-压加载下，疲劳裂纹扩展区域和快速扩展区域之间虽然也存

在着一个界线，但是其断口形貌都是脉状花样，只是不同之处在于脉状花样的大

小。在脉状花样较小的裂纹扩展区域，说明其断裂速度相对较慢，而在脉状花样

较大的快速断裂区域，其断裂速度较快。此结果说明，在单轴压-压加载下，从裂

纹扩展区域过渡到快速扩展区域的速率很慢，致使疲劳寿命比弯曲加载下要高。 

再次，弯曲加载下其熔融区域的形貌表现为脉状形貌和一个熔融的液滴。然

而在单轴压-压加载下，整个熔融区域几乎被凝固的液滴所涵盖，没有观察到脉状

形貌。熔融液滴是由于在疲劳过程中随着疲劳循环次数的增加，一部分能量被存

储在非晶合金内部，当非晶断裂时，吸收了其所储存的能量，从而导致非晶局部

温度的升高所产生的。在单轴压-压疲劳试验过程中，其疲劳寿命远远高于弯曲疲

劳试验，使得更多的能量被非晶吸收，导致出现更多的熔融液滴。 

疲劳裂纹的萌生方面，一些研究工作者发现，非晶合金的疲劳裂纹扩展行为

和一些晶体合金有相似之处。但是从疲劳寿命曲线的结果表明，非晶合金的疲劳

寿命一般低于晶体合金[205]。这种存在的显著的差异，可能与其裂纹的萌生有关。

非晶合金中的原子排列不规则，而晶体合金的原子排列规则，有晶界，这种有规

则的排列对微裂纹的形成特别是扩展有阻碍作用。一般来说，微裂纹都是在合金

中组织薄弱部分形成的，在一定的应力作用下向周围扩展，由于晶体合金原子的

规则排列，其非薄弱部分会对裂纹扩展产生阻碍作用，而非晶合金由于其无序结

构使得这种阻碍作用大大降低。显然，在研究非晶合金的疲劳性能过程中，其产

生初始裂纹的机制是非常重要的。有人指出，块体非晶合金在循环载荷下其疲劳

裂纹通常在合金铸造过程中产生的缺陷处产生，如孔隙度，夹杂物，抛光划痕等

表面缺陷。还有一些人指出疲劳裂纹在剪切带附近萌生，并与合金的自由体积有

关 [201-203]。根据非晶合金的分子动力学计算表明，和单一载荷相比，循环载荷下

只需要很低的载荷，就能够在合金内部产生自由体积的累积。当进行疲劳试验时，

试样在弯曲载荷作用下，在一些狭小区域中自由体积在局部应力作用下生成的数

量多于经扩散而消失的数量。因此，在应力作用下，由于自由体积过多的积累，

剪切带在局部位置形成。Wright 等 [24]人通过热力学建模，发现疲劳变形过程中，

剪切带区域自由体积的累积可以在合金中形成纳米尺寸的空隙。这些空隙的大小

受限于长大理论。在拉应力作用下，促进了空隙的长大；在压应力作用下，空隙

长大受到阻碍，这可能会导致剪切带的繁殖。高分辨透射电镜结果表明在纳米空
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隙处集中了大量的剪切带，这是剪切带中自由体积过度累积的结果。因此，疲劳

裂纹可以从空隙缺陷萌生。图 5.7 为三点弯曲疲劳和压-压疲劳下非晶合金的疲劳

裂纹萌生处的侧面形貌，可以发现大量的剪切带在这个区域萌生，这也证明了疲

劳萌生是因为在合金缺陷处萌生大量剪切带的理论。 

  

图 5.7 三点弯曲疲劳(a)和压-压疲劳(b)下非晶合金的疲劳裂纹萌生处的侧面形貌 

5.4.3 三点弯曲疲劳破坏机制 

如图 5.8 所示为三点弯曲疲劳破坏过程。在循环加载下，非晶合金中将会形

成剪切带(图 5.8a )。在这些剪切带中，由于自由体积的累积，导致产生了一些空

隙(图 5.8b )。在拉应力作用下，促进了空隙的长大，导致在这些空隙区域形成应

力集中，进而促使在该区域疲劳裂纹的萌生(图 5.8c )。随着循环载荷的继续加载，

疲劳裂纹将会扩展。在裂纹尖端处将会形成一块小的塑性区域，该区域有着钝化

裂纹尖端的作用。然而，大量的剪切带和支裂纹将在裂纹尖端的周围扩展，如图

5.8(d)所示。这种裂纹分叉在 Flores 等研究 Zr41.5Ti13.75Ni10Cu12.5Be22.5的裂纹扩展

行为中有类似的现象 [197]。在这种情况下，裂纹将沿着这些分叉进行扩展，如图

5.8(e)所示。因此，非晶合金样品在弯曲循环加载下，由于钝化和重新锐化现象将

在形成纹状的裂纹扩展区域，如图 5.8(f) 。 
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图 5.8 三点弯曲疲劳破坏过程 

(a)形成剪切带 (b)产生空隙 (c)疲劳裂纹的萌生 (d)大量的剪切带和支裂纹将在裂纹尖端的

周围扩展 (e)裂纹沿着分叉进行扩展 (f)裂纹扩展 

5.4.4 压-压疲劳破坏机制 

关于单轴压-压疲劳过程，疲劳破坏表面和单轴压缩破坏中可以观察到类似的

形貌，这主要是由于沿主剪切带的不稳定破坏形成的。非晶合金的疲劳破坏过程
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如图 5.9 所示。首先在样品内部形成表面损伤层，如图 5.9(a)所示，表面损伤层内

存在小的疲劳裂纹、剥离脱落的小碎片以及多重剪切带。其中的小疲劳裂纹尚未

发展成疲劳主裂纹。随着循环载荷周期的不断增加，损伤层逐渐向样品内部扩展，

减少样品内部有效加载面积，从而降低了临界剪切断裂应力，用 Mohr 圆上表示

为 AB 线（临界压缩断裂）不断降低，如图 5.9(b)所示。和单轴压缩断裂过程类

似的是，当临界剪切断裂应力降低到一定范围时，使得 AB 线和 CD 线重合，这

个时候样品将发生最终剪切断裂，如图 5.9(c)所示。循环压-压疲劳的破坏过程受

表面损伤层的扩展（而非单个疲劳裂纹的扩展）控制，相对均匀的疲劳损伤分布

需要更多的循环变形积累，因此，非晶态合金的压-压疲劳寿命高于弯曲疲劳寿命。 

 

图 5.9 单轴压-压疲劳破坏过程 

(a) 表面损伤层内存在多重剪切带、小的疲劳裂纹以及小碎片的剥离脱落 

(b) 有效加载面积逐渐减小 (c) 剪切断裂 
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5.5 本章小结 

（1）单轴压-压加载下的疲劳极限要比三点弯曲和四点弯曲加载下的疲劳极

限要高；在高于疲劳极限应力相同载荷下，两者的疲劳寿命也有所不同。 

（2）三点弯曲疲劳断裂表面形貌和四点弯曲疲劳类似，主要包括四个主要区

域：疲劳裂纹萌生、裂纹扩展、快速断裂和熔融区域，且存在着疲劳条带；单轴

压-压疲劳断口表面和单轴压缩试验的断口形貌类似，样品呈一定倾斜角度断裂，

样品表面不平整，表面存在着一些可见的裂纹，且无疲劳条带 

（3）三点弯曲疲劳过程中，在循环加载下，非晶合金中将会形成剪切带，自

由体积的累积，导致产生了一些空隙，从而促使在该区域疲劳裂纹的萌生，同时

由于钝化和重新锐化现象将致使裂纹扩展；单轴压-压疲劳过程是由于在试样上形

成表面损伤层，随着载荷循环周期增加，表面损伤层不断向试样内部扩展，使得

试样有效加载面积逐渐减小，导致临界剪切断裂应力不断降低，使得试样最终将

发生剪切断裂。 
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结  论 

本文以 Cu45Zr45Ag7Al3 大块非晶合金为研究对象，研究了非等温退火和等温

退火下的晶化动力学，在等温退火下的压缩断裂特征和等温退火下的晶化机制等

方面按的内容，考察了深冷处理后该非晶合金的微观组织、力学性能和动力学方

面的演变规律等，并探讨了非晶合金在不同加载方式下疲劳性能的变化等。主要

结论如下： 

（1）Cu45Zr45Ag7Al3 非晶合金样品在非等温条件下的晶化激活能 Eg、Ex 和

Ep 分别为 376.8kJ/ mol (±12 kJ/mol), 307.2 kJ/mol (±9 kJ/mol), 339.5 kJ/mol (±10 

kJ/mol)，晶化反应的初期阶段晶化反应为晶核生长受界面控制的多晶型晶化，形

核率随时间增加的三维长大，在形核率达到饱和之后以晶界台阶形核。等温晶化

下该非晶合金的平均有效激活能为 413.7kj/mol, 在较低温度 741K、746K 和 751K

等温晶化时，晶化过程为受扩散控制的形核率随时间的推移而减少的形核和长大

机制所支配，较高温度下（756K）晶化过程是受界面控制的形核率随时间推移而

减少的多晶型晶化。741K 温度下等温退火后，仅仅得到少量的晶态相，大部分还

是非晶形态； 746K 下，有少量的晶化相析出，经检测为 Cu10Zr7相；751K 温度

下产生了 AlCu2Zr 和 Cu10Zr7相； 756K 等温退火后主要晶化相 AlCu2Zr、Cu10Zr7

和 Cu8Zr3相。741K、746K、751K 等温退火 30min 后试样显示了同铸态非晶相似

的半月形脉状纹络和熔滴密度。756K 等温退火后试样断裂分三个类型，少量半月

形脉状纹路的同时也有鱼刺形的脉状纹路出现，剪切区表面有低密度脉状纹络同

时存在裂纹，类似晶态材料准解理断裂形貌；锯齿形貌，体现典型脆性断裂特征。 

（2）随着深冷时间的延长，Cu45Zr45Ag7Al3合金的玻璃转变温度 Tg、晶化初

始温度 Tx、晶化峰温度 Tp 不断降低，非晶合金随着深冷时间的延长热稳定性不

断降低。同时，合金的塑性逐渐增加，当深冷 192 小时后，获得最大的塑性变形

达到 0.50%，当深冷 240 小时后，合金的塑性下降，几乎没有塑性变形，材料的

抗压强度和硬度呈持续增加的变化趋势，在深冷 192 小时后达到最大值，而抗拉

强度却随着深冷时间的延长持续降低。这是由于在深冷过程中，压力降低了临界

晶核的半径而使得一些富集部分变成了稳定可以长大的晶粒，同时其压力导致原

子的“运输”，致使非晶合金基体中发生了晶化转变，由完全非晶转变为部分晶化

结构，析出了 AlCu2Zr 和 Cu5Zr 两种晶化相，其中 Cu5Zr 为增强相，AlCu2Zr 为

脆性相。 

（3）在应力比 R 为 0.1 和频率为 10Hz 的四点弯曲疲劳试验条件下，铸态和

经过不同深冷时间处理后的 Cu45Zr45Ag7Al3 合金的四点弯曲疲劳疲劳极限为
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386MPa、487、355、313 和 224MPa，疲劳极限和断裂强度的比值分别为 0.26、

0.31、0.20、0.16 和 0.12。疲劳断口主要分成四个区域：裂纹萌生区、裂纹扩展

区、快速断裂区和熔融区。但深冷 24 小时后其较铸态合金，其裂纹扩展区面积明

显增大，没有出现如同铸态非晶合金类似的疲劳条带，这主要是因为深冷后析出

的纳米晶体相的原因。同时，随着深冷时间的延长，有利于提高非晶合金的门槛

值，特别是长时间深冷对合金门槛值的增强效果最好。深冷 24 小时后裂纹扩展速

率低于铸态非晶和其他深冷时间后的速率。深冷 192 小时后 Cu45Zr45Ag7Al3非晶

合金疲劳过程中，在裂纹扩展时，裂纹将沿着主剪切板进行传播随着应力导致的

自由体积的增加。自由体积的密度将增加，而且剪切板阻碍剪切变形将减小。随

着变形的进一步进行，主剪切板扩展到 AlCu2Zr 和 Cu5Zr 和非晶基体之间，剪切

板尖端可能会导致应力致使 Cu5Zr 相转变成 B2 结构的 CuZr 相。 

（4）单轴压-压加载下 Cu45Zr45Ag7Al3 非晶合金的疲劳极限要比三点弯曲和

四点弯曲加载下的疲劳极限要高；在高于疲劳极限应力相同载荷下，两者的疲劳

寿命也有所不同。三点弯曲疲劳断裂表面形貌和四点弯曲疲劳类似，主要包括四

个主要区域：疲劳裂纹萌生、裂纹扩展、快速断裂和熔融区域，且存在着疲劳条

带，其疲劳机制为形成了剪切带和自由体积的累积，导致产生了一些空隙，从而

促使在该区域疲劳裂纹的萌生，同时由于钝化和重新锐化现象将致使裂纹扩展。

单轴压-压疲劳断口表面和单轴压缩试验的断口形貌类似，样品呈一定倾斜角度断

裂，样品表面不平整，表面存在着一些可见的裂纹，且无疲劳条带，这是由于疲

劳过程中在试样上形成表面损伤层，随着载荷循环周期增加，表面损伤层不断向

试样内部扩展，使得试样有效加载面积逐渐减小，导致临界剪切断裂应力不断降

低，使得试样最终将发生剪切断裂。 
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本论文的创新点 

（1）论文对 Cu45Zr45Ag7Al3 BMG 在非等温和等温退火条件下晶化动力学和

等温条件下的晶化反应进行了系统的研究。近年来国内关于 Cu 基 BMG 的研究越

来越多，但是对 Cu-Zr-Ag-Al 非晶系的研究罕见报道。本论文研究了非等温和等

温退火后的晶化反应类型，并对等温退火后的晶体相和力学性能进行了比较，并

对相关机理进行了探讨。相关结果已发表学术论文 2 篇，见附录 A 中[1, 4]。 

（2）深冷处理作为一种特殊的热处理类型，其应用主要集中在提高一些合金

性能方面，但在非晶中应用比较少，特别是深冷机制的研究更少。本文通过对

Cu45Zr45Ag7Al3 BMG 进行深冷处理研究，表明不同的深冷处理工艺对该非晶合金

析出了一些晶体相，这在该领域属首次发现，并且使其力学性能和铸态相比有所

改善，并对相关机理进行了讨论。相关结果已发表学术论文 1 篇，见附录 A，另

有 1 篇正在审稿中，见附录 A 中[2, 5]。 

（3）BMG 的疲劳性能方面的研究近年来已取得较大的进展，但与已基本成

熟的晶态材料相比，它仍然处于研究初始阶段，对其疲劳破坏机理还需要深入的

研究。本文通过块体非晶合金的四点弯曲疲劳试验，确定 Cu45Zr45Ag7Al3 BMG 铸

态和不同深冷时间处理后的样品在四点弯曲下的疲劳极限，并通过断口和疲劳裂

纹研究疲劳机制，探讨了深冷处理对该非晶合金疲劳性能的影响。相关结果已发

表学术论文 1 篇，见附录 A 中[3, 6]。 

（4）本文采用三点弯曲和压-压两种应力方式对 Cu45Zr45Ag7Al3 BMG 的疲劳

性能进行了分析。并基于此分析和讨论了不同应力状态下其疲劳断口形貌，并对

不同的疲劳机制进行了探讨。相关结果已完成 1 篇正在审稿中的学术论文，见附

录 A。 
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