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摘 要 通过引入第二相制备非晶基复合材料是提高其室温塑性的有效手段之一。简要介绍了非晶合金及其变形特性,综述了非晶

基复合材料的制备及其力学性能方面的研究进展,包括外加颗粒/纤维增强、原位自生相增强体系以及Zr基、Ti基和 Mg基体系等。

此外,介绍了部分特殊增强相与原位自生制备工艺的最新进展,包括多孔颗粒、形状记忆相、金属熔体中的脱合金法和选择性相溶解

法等,同时详细阐述上述材料的微观结构、力学性能及其组织性能优化手段,并对未来的发展趋势进行展望。
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  非晶合金,又称金属玻璃(BulkMetallicGlass,

BMG),属于非晶态材料。不同于传统晶态合金,其内

部原子排列呈现长程无序、短程有序的特点。非晶合金

在制备过程中需要较高冷速才能抑制晶态相的形核与

长大,因此多为薄片状或条带状。研究发现,通过合金

成分多元化及原子尺寸差匹配等手段,可使得非晶合金

的临界冷速提高到10-1~10-2K/s[1~10]。因此,又将

临界直径大于1mm的棒材非晶合金称为块状金属玻

璃。图1为部分块状非晶合金及早期非晶合金的最大

尺寸(Lmax)以及临界冷速(vc)与约化玻璃转变温度

(Tg/Tm)的关系[4]。可以看出,随着Tg/Tm的增大,金
属玻璃的临界冷却速率和最大尺寸相应增大,即玻璃形

成能力随着Tg/Tm的增加而增加。

  非晶合金相较于传统晶态材料在性能上有诸多优
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图1 块状非晶合金的临界冷却速率(vc)、最大试样厚度

(Lmax)和约化玻璃转变温度(Tg/Tm)间的关系[4]

Fig.1 Correlationbetweencriticalcoolingrate(vc),

maximumthicknessofspecimen(Lmax)andreduced

glasstransitiontemperature(Tg/Tm)[4]

势,主要包括:①较好的综合力学性能,如高屈服强度、
大弹性极限、高抗疲劳性和高耐磨性等。镁基非晶合金

的强度已达1000MPa[11]左右;铜基非晶合金的强度超

过2000MPa[12];Co-Fe-Ta-B非晶合金的强度已超过

5000MPa[12],是迄今金属材料的强度极限。②加工性

能好。在玻璃转变温度(Tg)附近,La-Al-Ni非晶合金

的伸长率可以达到15000%[13],其他非晶合金体系也

表现出不同程度的超塑性。因此可根据不同需求,通过

机械加工将非晶合金加工成微米级或纳米级器件。③
在多种介质下具有强的耐腐蚀性。Fe-Cr-Mo-B-P非晶

合金的耐腐蚀性比传统不锈钢高10000倍,可用于要

求非常高的服役环境[14]。④优良的物理性能,如良好

的软硬磁性、独特的膨胀特性等。如铁基非晶合金的饱

和磁化强度可超过1.5T,矫顽力低于1A/m2[15]。凭

借优于传统晶态材料的理化、力学性能和精密成形能

力,非晶合金引起了广泛关注,在航空航天设备、精密机

械、信息技术等方面都展现出了重要的应用前景。

  由于内部原子的无序排列,非晶合金表现出长程平

移的不对称性,因此,不存在诸如位错的变形机制。虽

然目前针对非晶合金变形过程中局部原子运动机理尚

未明确,但普遍认为其形变基本单元是为适应剪切应变

的局部重排原子。图2为局部重排的示意图,其中图

2a区域又被称为“剪切转变区”(Sheartransformation
zone,STZ)[16~20]。剪切转变区是一个局部原子团簇,
其上、下两侧原子团簇内部结合力高于团簇间的结合

力,在剪切应力作用下,上方团簇相对于下方区域进行

局域剪切流变,以完成非晶合金的局域变形。剪切转变

区在所有非晶态金属的变形中都是常见的,但其结构、
尺寸和能量尺度在不同体系中会有所差别[21~23]。当应

力不断提高时,不同位置的剪切转变区不断被激活,其
沿最大剪切应力平面形成平面带,称为“剪切带”,见图

2b。室温下,大多数非晶合金的变形集中在局部剪切

带中。剪切带萌生后,其传播速度快(约为1000m/

s),内部能量高,造成主剪切带的快速失稳,转化为裂

纹,导致非晶合金在弹性变形后迅速断裂,产生室温脆

性问题。

(a)剪切转变区 (b)沿最大剪切力应力平面

图2 “剪切转变区”和沿最大剪切应力平面形成

剪切带的示意图

Fig.2 Schematicdiagramofsheartransformationzoneandthe

formationofshearbandsalongthemaximumshearstressplane

  迄今为止,已有多种方法来提高非晶合金的室温塑

性,如引入第二相形成复合结构、表面涂层,通过成分调

控引入内部纳米级不均匀组织,使用如喷丸或高压扭转

等大塑性变形方法进行能量状态调控等[24~27]。尽管引

入第二相形成复合结构是最原始方法之一,也是较易实

现且最有效的方法之一。目前,引入第二相主要有两种

方式:直接添加法和原位自生法。对于直接添加法,其
增强相种类、尺寸及基体较易调控,但由于表面氧化层

的形成,第二相与基体的界面结合并不牢固,降低了材

料的力学性能。而对于原位自生法,尽管界面结合力更

强,但因第二相是在冷却过程中形成,其增强相调控较

难。因此,将从复合结构和力学性能方面介绍外加和原

位自生非晶基复合材料的研究进展。

1 直接外加法制备非晶基复合材料

直接外加法中使用的第二相是纤维、颗粒、孔隙和

多孔颗粒。

1.1 纤维增强非晶基复合材料

用于纤维增强非晶基复合材料的纤维主要为钨纤

维、钢纤维和碳纤维[28~34]。陈建良等[28]通过熔渗法制

备钨纤维及碳钢连续纤维增强Zr基非晶复合材料,发
现非晶基体中连续的长纤维可有效阻碍主剪切带的快

速扩展,使复合材料的室温塑性由基体的0提高到2%
以上。KIMCP等[30]将碳纤维束放入预热的石英管

中,然后将金属熔体注入石英管中,成功制备了碳纤维

增强Zr基非晶复合材料。图3为碳纤维增强复合材料

的背散射SEM形貌和碳纤维与基体界面TEM 形貌。
可以看出,碳纤维均匀地分布在基体中,且未形成杂质
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相。复合材料中碳纤维的体积分数约为50%,直径约

为5μm。此外,还发现碳纤维周围形成了碳化物反应

区,见图3b。QIUKQ等[34]将原料在装有钨纤维的真

空石英管中熔化,加压渗透。完成后立即将石英管浸入

过饱和盐水中急冷,制备出钨纤维增强非晶复合材料。
测得其中钨纤维直径为250μm,体积分数为10%~
70%。

(a)SEM图 (b)暗场TEM图

图3 碳纤维增强Zr基非晶复合材料的背散射SEM图像

以及碳纤维和基体之间界面区域的暗场TEM图像

Fig.3 SEMimageofcarbonfiberreinforcedZr-based
amorphouscompositesanddarkfieldTEMimagesof
theinterfacebetweencarbonfiberandmatrix

  与非晶合金的室温脆断不同,在压缩试验中,钨纤

维增强非晶基复合材料会发生屈服及塑性变形。屈服

强度也随纤维体积分数的增加而提高。同时,材料失效

模式也会随纤维体积分数的变化而不同,基体合金会在

沿轴应力45°平面上断裂,但随着纤维体积分数增加,
失效模式从剪切变形转变为局部屈曲变形。

1.2 颗粒增强非晶基复合材料

颗粒增强非晶基复合材料的增强相颗粒包括陶瓷

颗粒、金属颗粒,非晶基体包括Zr基、Ti基和 Mg基合

金体系[35~43]。

  CHOIYH等[35]首次将SiC、WC和TiC等陶瓷颗

粒及金属颗粒 W 和 Ta引入Zr基和Cu基非晶基体

中。通过在氩气氛围下的水冷铜舟上进行感应熔炼,将
基体合金和第二相颗粒材料混合制备出颗粒增强块体

非晶基复合材料,其颗粒体积分数为5%~30%,粒径

为20~80μm。WC颗粒均匀分布在非晶基体中,其体

积分数为10%,见图4。基体成分的选择需考虑以下因

素:一是相对低的熔化温度,从而抑制增强颗粒和基体

之间的化学反应;二是较低的玻璃转变温度,能够降低

在冷却过程中增强材料和基体之间产生的热应力。

图4 外加 WC颗粒增强Zr基非晶复合材料的光学显微照片

Fig.4 OMimageofex-situWCparticlereinforced
Zr-basedamorphouscomposites

  ZHANGQS等[36]将 Ta颗粒引入Zr-Cu-Al-Ag
非晶基体中,Ta颗粒的平均尺寸约为40μm,体积分数

为5%~20%。将Zr-Cu-Al-Ag合金与Ta粉放入石英

管中感应熔化,通过喷嘴将其注入铜模中制得Ta颗粒

增强Zr基非晶复合材料。图5为不同Ta和Nb含量

下非晶复合材料的SEM 和压缩应力-应变曲线。由图

5a可以看到,嵌入基体中的增强颗粒分布均匀。从图

5b可以看出,非晶基体在1885MPa下屈服后立即失

效,但复合材料表现出明显的加工硬化和塑性变形能

力。Ta含量为10%时复合材料的屈服强度为1717
MPa,断裂强度为2600MPa,塑性应变为31%。Ta含

量为20%的复合材料没有表现出较高的塑性,可能是

由于基体发生晶化造成的。Ta颗粒和基体间的杨氏模

量差异使得界面处产生应力集中,促使其在界面处优先

萌生剪切带,有利于多重剪切带的形成,弱化非晶合金

变形中的局域剪切流变行为。

  PANDG等[43]将Nb颗粒添加到 Mg基非晶基体

(a)含10%的Ta的铸态Zr基 (b)Ta含量为0~20%的Zr基非 (c)含有8%的Nb的 Mg基复合 (d)非晶合金和含Nb的 Mg基复合材

非晶复合材料的SEM图像 晶复合材料的压缩应力-应变曲线 材料的SEM和XRD图谱 料(4%和8%)的压缩应力-应变曲线

图5 不同Ta和Nb含量的Zr基和 Mg基非晶复合材料的SEM图像和压缩应力-应变曲线

Fig.5 SEMimagesandcompressivestress-straincurvesofZr-basedandMg-basedamorphouscompositeswithdifferent
TaandNbcontents
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中,Nb颗粒尺寸为20~50μm,体积分数为4%~8%。
制备方法是在铜模喷铸阶段加入外加颗粒,然后通过感

应熔炼使母合金熔化,并在氩气氛围下注入铜模。从图

5c可以看到,颗粒分布均匀且无界面反应。从图5d可

以看出,非晶基体在2%的弹性变形后失效断裂,但复

合材料在约900MPa下屈服,并表现出较好的塑性应

变及加工硬化行为。Nb含量为8%时非晶复合材料的

塑性应变约为12.1%。这是因为基体内韧性较高的Nb
颗粒会阻碍剪切带的快速扩展,即当遇到 Nb颗粒时,
由于颗粒与基体之间的结合行为,剪切带的扩展被阻

挡,一方面部分剪切带绕过颗粒继续扩展,另一方面部

分剪切变形可传递给Nb颗粒,使得颗粒产生位错而发

生变形,吸收剪切应变并防止由于不稳定的主剪切带的

快速扩展而发生材料断裂。

1.3 其他类型的外加非晶基复合材料

除了纤维和颗粒增强外,还有一些其他类型的外加

第二相种类,如气孔、多孔颗粒等[43~46]。

WADAT等[44]将气孔引入Pd基非晶基体中,在

853K下将母合金熔体在熔融石英管中进行4种不同

的加氢处理:①1MPa下12h,然后油淬;②1MPa下

12h,然后水淬;③4MPa下3h,然后油淬;④4MPa下

3h,然后水淬。根据其密度计算,非晶复合材料中的气

孔率为1.7%~3.7%,孔径为20~30μm,且细孔分布均

匀。微观组织及压缩应力-应变曲线见图6。可以看出,
不同气孔率下的应力-应变曲线差异很大。最高孔隙率

(P=3.7%)下的复合材料显示出超过18%的塑性应

变,相比基体合金大幅提高,但在拉伸过程中塑性很差。

(a)微观组织 (b)压缩应力-应变曲线

图6 4MPa充氢3h后水淬制备的气孔增强Pd基非晶

复合材料的微观组织以及拉伸和压缩应力-应变曲线

Fig.6 MicrostructureofporereinforcedPd-basedamorphous
compositesafterwater-quenchingunderhydrogenat
4MPafor3handtensileandcompressivestress-strain
curvesofthecompositesunderdifferentporosity

  JANGJSC等[45]将多孔 Mo颗粒引入 Mg-Cu-
Gd-Ag非晶基体中。Mo颗粒尺寸为20~70μm,体积

分数为10%、20%、25%,见图7。可以看出,Mo颗粒

分布均匀,颗粒间距约为50μm,颗粒内部孔壁间隔为

1~5μm。而且多孔 Mo颗粒体积分数为20%、25%的

增强复合材料表现出优异的力学性能,其压缩强度高达

0.95和1.1GPa,塑性应变高达10%,见图7c。与实心

颗粒相比,多孔颗粒由于存在孔隙结构,其界面面积为

实心颗粒的1.4倍,更能有效地抑制主剪切带的快速扩

展。多孔 Mo颗粒将基体分离为许多孤立区域,促进了

多重剪切带的形成与试样的形变均匀化。

(a)SEM图像(插入图片为其XRD图像) (b)单个多孔钼颗粒的放大图 (c)室温压缩应力-应变曲线

图7 多孔钼颗粒增强 Mg基非晶复合材料的SEM图像及其室温压缩应力-应变曲线

Fig.7 SEMimagesandcompressivestress-straincurvesofporousMoparticlereinforcedMg-basedamorphouscomposites

  GUO W 等[46]基于自主研发的自上而下的制备工

艺获得了多孔 NiTi形状记忆合金(SMA)粉末。该工

艺中,首先制备 Ni-Ti-Gd多相预合金粉末,其仅含有

B2-NiTi相和Ni-Gd相,然后利用硝酸溶液浸蚀去除

Ni-Gd相,形成多孔NiTi颗粒。一个多孔颗粒内NiTi
间的尺寸和间距缩小至200nm。将多孔NiTi粉末添

加到 Mg-Cu-Gd-Ag基体中得到的复合材料中多孔颗

粒的体积分数为5%~20%,并且多孔颗粒均匀分布在

金属基体中。多孔 NiTi颗粒体积分数为20%的复合

材料表现出最佳的力学性能,其塑性应变高达10.6%,
断裂应力高达1173MPa,见图8。与多孔 Mo的作用

类似,许多微裂纹被限制在多孔NiTi颗粒内。此外,与
实心颗粒相比,多孔颗粒可产生更多的界面,因此即使

在颗粒体积分数较低的情况下,材料的屈服强度也遵循

高体积分数下的预测模型。此外,复合材料还表现出非

常明显的加工硬化行为,这是NiTi相特有的应力诱导

马氏体转变产生的,不同于常规的金属或陶瓷颗粒增强

机理。
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(a)多孔NiTi粉末 (b)多孔NiTi颗粒体积分数为20%的 (c)压缩真应力-真应变曲线,

非晶复合材料的SEM图像 应变速率为0.0005s-1

图8 多孔NiTi颗粒增强 Mg基非晶复合材料的SEM图像及其压缩真应力-应变曲线

Fig.8 SEMimagesandcompressivetruestress-straincurvesofporousNiTireinforcedMg-basedamorphouscomposites

2 原位自生非晶基复合材料

2.1 原位自生Zr基非晶基复合材料

β-Zr相是Zr基非晶基复合材料中常见的原位增强

相之一。HAYSCC等[47]报道了β 相增强Zr-Ti-Cu-
Ni-Be-Nb非晶复合材料,其在快速凝固过程中产生了

β-Zr相,见图9。从图9a可以看到,β 相呈树枝状并均

匀分布在基体中,其体积分数约为25%。枝晶结构特

点为主枝晶轴的长度为50~150μm,半径为1.5~2μm,

二次枝晶臂形状规则,间距为6~7μm。复合材料在三

点弯曲下表现出约5%的塑性应变。从图9b可看出,
剪切带会通过连续枝晶进行扩展,偶尔在枝晶内部出现

剪切带萌生或扩展停止,但总体仍是沿β相扩展的局域

化变形。复合材料在压缩过程中也表现出较好的塑性,
见图9c。当应力达到1.3GPa时,β相开始屈服变形造

成材料整体屈服开始,此时剪切带也开始萌生扩展,这
是由于基体的局部负载超过其临界剪切应力。复合材

料的塑性应变大于6%,并且在拉伸过程中也表现出约

5%的塑性应变,同时可观察到明显的颈缩。

(a)原位自生β-Zr增强非晶复合 (b)弯曲试验试样压缩破坏 (c)压缩应力-应变曲线

材料的SEM和XRD图谱 区域的剪切带图像

图9 原位自生β-Zr增强Zr基非晶复合材料的SEM、XRD及其压缩应力-应变曲线

Fig.9 SEMimagesandcompressivestress-straincurvesofin-situβ-ZrreinforcedZr-basedamorphouscomposites

  Zr基非晶复合材料中另一重要的原位自生相是难

熔金属相。FANC等[48]在Zr-Cu-Al-Ni-Ta非晶复合

材料中引入了原位自生富Ta相。由于Ta的熔化温度

较高,在母合金制备过程中需进行两步电弧熔炼。制备

Zr-Ta固溶体预合金锭,并将剩余元素与Zr-Ta预合金

锭混合,见图10。从图10a可见复合材料铸态试样含

有平均尺寸为10~30μm的富Ta颗粒。颗粒呈长椭

圆形且不具有树枝状结构,其在基体中均匀分布,体积

分数约为4%。复合材料的屈服强度为1.7GPa,并表

现出明显的加工硬化和塑性应变,见图10b。由于颗粒

和基体之间弹性模量差异较大,界面处的应力集中促进

了剪切带萌生,同时颗粒还可阻碍剪切带的快速扩展。

GUOW等[49]基于金属熔体中的脱合金法进一步优化

了富Ta相增强非晶复合材料的微观结构和力学性能。
将Zr-Ta预合金浸入Cu-Al-Ni熔体中进行金属熔体的

脱合金反应。由于Zr和Cu-Al-Ni熔体的混合焓为负,
而Ta和Cu-Al-Ni熔体的混合焓为正,Zr会逐渐从Zr-
Ta预合金中选择性溶解进入熔体中,形成Zr-Cu-Al-Ni
熔体,同时剩余的Ta破碎成小颗粒并分布在熔体中,
再通过急冷就可成功制备非晶复合材料。与上述传统

电弧熔炼法相比,脱合金法制备得到的富Ta颗粒尺寸

远小于前者。电弧熔炼的试样中富 Ta相尺寸为40

μm,而脱合金试样中为10μm,见图10c和图10d。分

析认为,在常规电弧熔炼过程中,富Ta颗粒是在最终

电弧熔炼的冷却过程中析出,其尺寸难以控制;而在脱

合金反应时,由于熔化温度较低,富Ta颗粒始终保持
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为固相,最终得以获得尺寸细小的颗粒。脱合金法制备

得到的复合材料在压缩和拉伸下都表现出比电弧熔化

法更好的综合力学性能,电弧熔炼试样的压缩塑性应变

为3%,拉伸应变为0,而脱合金试样的压缩应变为

14%,拉伸应变为1.8%,见图10e和图10f。与前面的

机理相似,富Ta颗粒和基体界面处的应力集中对整体

塑性的提升有很大贡献。由于脱合金试样中颗粒尺寸

更细,单位面积的颗粒数量和等效界面面积比传统电弧

熔炼试样大得多,其中脱合金试样的颗粒数密度及等效

界面面积分别为3.44×105/mm3、108mm2,电弧熔化

试样的为4×103/mm3和22.5mm2。因此,相较于电

弧熔炼,脱合金法制备的试样界面面积为前者的5倍,
能够显著提高试样的室温塑性。

  近年来,具有形状记忆效果的B2-CuZr相增强Zr
基非晶复合材料引起了广泛关注。与传统的金属或陶

瓷增强相不同,形状记忆相可在变形过程中发生应力诱

导马氏体相变,既可进一步提高材料的室温塑性,又可

使试样具有明显的加工硬化行为[50]。XUJ等[51]在Zr-
Cu-Al-Co体系中引入了体积分数约为10%的B2-CuZr
相,发现复合材料在不同压缩应变率下表现出明显的塑

性变形。此外,材料在屈服后的流变应力随着应变的增

加而提高,表现出明显的加工硬化行为。但是,B2-
CuZr的分布不均匀,限制了材料力学性能的进一步提

高。在冷却过程中,由于试样中心的冷却速度低于边缘

的冷却速度,B2-CuZr相倾向于在试样中心析出,见图

11。GUOW等[52]通过掺杂少量Ta元素成功地使B2-
CuZr相的分布均匀化。在冷却过程中,先析出的富Ta
相会作为B2-CuZr相的有效形核基底,促进B2-CuZr

(a)原位自生富Ta相增强非晶 (b)原位自生富Ta相增强非晶

复合材料的SEM图像 复合材料的压缩应力-应变曲线

(c)传统电弧熔炼试样的SEM图像 (d)脱合金试样SEM图

(e)基体合金、电弧熔炼试样(ZT-A) (f)拉伸应力-应变曲线

和脱合金试样(ZT-D)的压缩真应力- 应变速率为5×104s-1

真应变曲线,应变速率为5×104s-1

图10 不同Zr基非晶复合材料试样的SEM图及应力-应变曲线

Fig.10 SEMimagesandstress-straincurvesofvarious
Zr-basedamorphouscompositespecimens

(a)B2-CuZr增强非晶复合材料的光镜 (b)不同应变率下复合材料 (c)掺杂Ta后试样的SEM图 (d)基体合金(Ta0)和Ta掺杂多相

图像(插图为矩形区域的放大图像) 的真应力-应变曲线 增强非晶复合材料(Ta5)的拉伸真应

力-应变曲线,应变速率为5×104s-1

图11 不同相增强Zr基非晶复合材料的组织形貌与应力-应变曲线

Fig.11 Morphologiesandstress-straincurvesofvariousphasereinforcedZr-basedamorphouscomposites

相的大量形核,从而使得其分布均匀化,尺寸也有所细

化。图11c中暗相为形状记忆相,可以看出,其围绕着

白色的富Ta颗粒析出。通过热分析数据计算可得到,
包含富Ta相和形状记忆相的晶化相体积分数约为

80%。根据图像分析,富Ta相体积分数约为10%。复

合材料在拉伸过程中表现出8.4%的塑性应变及明显的

加工硬化和独特的三重屈服现象,见图11d。

2.2 原位自生Ti基非晶复合材料

Ti基 非 晶 复 合 材 料 中 也 可 引 入 形 状 记 忆 相。

HONGSH等[53]在Ti-Cu-Ni-Zr-Sn-Si体系中成功引
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入了B2相。B2相的大小和分布可通过组分来调整,

B2相尺寸分别为2~5μm及70~150μm,体积分数

为10%~33%。复合材料在压缩试验下表现出良好的

塑性,最大塑性应变约为12.7%。此外,屈服强度随着

B2相体积分数的增加呈现下降趋势,这源于较软B2
相的低屈服强度。然而,塑性应变随着B2相的增多而

提高。研究发现,尺寸较大的B2相可有效消除局域化

的剪切流变,促进剪切带的分枝和增殖,见图12。

(a)SEM,B合金 (b)SEM,D合金 (c)应力-应变曲线,应变速率为5×103s-1 (d)D合金断口SEM图

图12 不同成分的B2相增强Ti基非晶复合材料的SEM图及其应力-应变曲线

Fig.12 SEMimagesandstress-straincurvesofB2phasereinforcedTi-basedamorphouscompositeswithdifferentcomposition

  Ti基非晶复合材料中的另一重要原位自生强化相

是β相。这种复合材料在拉伸状态下也具有较好的塑

性[54]。然而,β相增强Ti基非晶复合材料大多都含有

毒性元素Be。为在无Be体系中引入β 相,需加入如

Ta、V等β 相稳定化元素。YAMAMOTOT等[55]在

Ti-Cu-Ni-Sn-Ta体系中引入了β-Ti相,见图13。由于

基体的非晶形成能力较低,复合材料中除β-Ti析出相

外,还形成了 Ti2Ni相,见图13a。其塑性应变只有

1.6%,见图13b。GUO W 等[56]选用非晶形成能力更

高的Ti-Zr-Cu-Pd-Sn作为基体,并使用 Mo作为β-Ti
相稳定化元素,制备的非晶复合材料见图14。从图14a
中可以看到,通过掺杂2%的 Mo可在基体中析出均匀

分布的长条形β-Ti相,其体积分数约为25%,平均尺寸

约为25μm。该复合材料表现出良好的压缩塑性,其塑

性应变可达13.4%,断裂强度为2160MPa,见图14b。
纳米压痕试验表明,β-Ti相比基体软,说明主剪切带的

扩展受到较软β-Ti和基体间界面的阻碍而发生偏转、
分枝或增殖。此外,在β-Ti相和基体弹性变形到屈服

点后,β-Ti相会先屈服并变形,这有助于复合材料呈现

加 工硬化行为。该复合材料在三点弯曲试验下也表现

(a)XRD图像 (b)压缩应力-应变曲线

图13 β相增强Ti-Cu-Ni-Sn-Ta非晶复合材料的

XRD图像和压缩应力-应变曲线

Fig.13 XRDpatternsandcompressivestress-straincurves
ofβphasereinforcedTi-Cu-Ni-Sn-Taamorphouscomposites

(a)微观组织 (b)压缩真应力-真应变曲线,应变速率为5×104s-1 (c)弯曲应力-应变曲线和XRD图

图14 Ti-Cu-Ni-Sn-Ta基体合金和不同 Mo掺杂量下复合材料的微观组织及应力-应变曲线

Fig.14 Microstructureandstress-straincurvesofTi-Cu-Ni-Sn-TamatrixalloyandcompositeswithdifferentMocontents

出约3%的塑性应变,见图14c。

2.3 原位自生 Mg基非晶复合材料

由于原位自生镁基非晶复合材料的制备工艺难以

设计,因此针对原位自生镁基非晶复合材料的研究报道

较少。近年来,多种新开发的原位制备工艺(金属熔体

中的脱合金法及选择性相溶解法)引起了广泛关注。

OKAH等[57]通过金属熔体中的脱合金方法成功

地在 Mg-Cu-Gd非晶基体中引入了α-Ti相,见图15。
由于Ti-Cu和Gd-Cu之间的混合焓为负,而Ti-Gd的

混合焓为正,因此Ti-Cu-Gd预合金中会形成Ti-Cu和

Gd-Cu相。同理,Mg-Gd和 Mg-Cu之间的混合焓为

负,而 Mg-Ti的混合焓为正。当将Ti-Cu-Gd预合金浸
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入 Mg熔体中时,预合金中的Cu-Gd相会溶解进入熔

体,而Ti-Cu相中的Cu会选择性溶解进入熔体。如果

Mg、Cu和Gd的比例合适,Mg熔体与溶解进入其中的

Cu-Gd相及Ti-Cu中的Cu原子会共同形成具有较好

非晶形成能力的 Mg-Cu-Gd熔体。同时,Ti-Cu相中剩

余Ti通过表面扩散形成原位第二相颗粒,见图15a。
最后,通过急冷上述半固态熔体,便可得到原位自生颗

粒增强镁基非晶复合材料。同时,由于第二相Ti颗粒

是直接从Ti-Cu相脱合金得到的,因此可通过细化Ti-
Cu相尺寸的手段来细化第二相尺寸。研究发现,通过

提高Ti-Cu-Gd预合金的冷却速度,可成功细化Ti-Cu
相,其脱合金后产生的Ti颗粒尺寸也随之减小。在四

点弯曲试验中,含有不同尺寸Ti颗粒的复合材料的断

裂强度分别为230MPa和387MPa,分别比基体合金

提高6%和78%,见图15b。Ti颗粒细化后其相尺寸和

颗粒间距约为500nm,这与 Mg基非晶合金基体的特

征塑性加工区尺寸(100~1000nm)非常接近。因此,
在细化后的Ti颗粒周围局部区域,已实现最佳的复合

结构。然而,由于引入 Ti颗粒的体积分数不高(约

2%),还 不 足 以 显 著 提 高 复 合 材 料 塑 性。GUO W
等[49]将上述脱合金反应原理应用在非晶形成能力更高

的 Mg-Cu-Gd-Ag合金体系,观察到在该非晶基体中也

均匀分布着α-Ti相,其平均尺寸和体积分数分别约为6

μm和13%,见图16。与基体试样相比,复合材料的力

学性能得到改善,其压缩塑性应变约为6.1%,断裂强度

为920MPa,见图16b。这是由于Ti颗粒与周围基体

在界面处的应力集中有利于多重剪切带的萌生。此外,
当应力超过Ti颗粒的屈服强度时,Ti颗粒自身形变会

缓解界面处的应力集中,减缓裂纹的萌生与扩展。复合

材料在四点弯曲试验中也表现出更好的综合力学性能,
其断裂应力为331MPa,断裂应变为0.42%,见图16c。
经过计算,复合材料的断裂韧度约为1.73MPa·m1/2,

(a)脱合金反应过程示意图 (b)不同Ti颗粒尺寸下复合材料的弯曲应力-应变曲线

图15 金属熔体中脱合金反应过程示意图及复合材料弯曲应力-应变曲线

Fig.15 Schematicdiagramofdealloyingreactioninmetallicmeltaswellasbendingstress-straincurvesofcomposites

(a)原位自生Ti增强 Mg基非晶复合材料的SEM (b)基体合金与复合材料的压缩真应力-真应变 (c)四点弯曲试验的应力-应变

图像(插图为基体合金与复合材料的XRD图谱) 曲线及断面SEM图,应变速率为5×104s-1 曲线,应变速率为5×104s-1

图16 Mg-Cu-Gd-Ag基体合金与复合材料的SEM图像和应力-应变曲线

Fig.16 SEMimagesandstress-straincurvesofMg-Cu-Gd-Agmatrixalloyandcomposites

比基体提高了45%。

  除了上述基于金属熔体中的脱合金反应制备原位

自生相增强镁基非晶复合材料外,还通过选择性相溶解

法在镁基非晶基体中成功引入了形状记忆相[58],见图

17。大致步骤为:首先通过电弧熔炼制备 Ni-Ti-Gd预

合金,其次通过感应熔炼制备母合金,最后通过铜模铸

造制备复合材料。从Ni-Ti、Ti-Gd和Ni-Gd相图中可

知,若Ti、Ni和 Gd的比例适当,可制备仅由 NiTi和

Ni-Gd相组成的Ni-Ti-Gd三元预合金。然后,由于Ni-
Ti与Ni-Gd相的不同反应特性,在将Ni-Ti-Gd预合金

浸入 Mg-Ag熔体中时,Ni-Gd相会选择性溶解到 Mg-
Ag熔体中,而NiTi相分散其中,形成NiTi弥散分布的

Mg-Ni-Gd-Ag熔体。同时,Mg-Ag熔体量与溶解进入

其中的 Ni-Gd相含量均通过事先计算配比,使最终
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Mg-Ni-Gd-Ag熔体成分刚好成为目标熔体成分。通过

急冷上述半固态熔体,便可制备得到原位自生B2-NiTi
相增强 Mg基非晶复合材料。B2-NiTi相的平均尺寸

约为8μm,体积分数约为15%,见图17a。复合材料的

断裂应力(约906MPa)、塑性应变(约7%)和加工硬化

行为均优于非晶基体合金,见图17b。弥散分布的原位

自生延性NiTi相可对剪切带的快速扩展产生阻碍作

用,使得剪切带的扩展发生偏转并出现分枝及增殖,这
是延性金属增强相的“阻塞效应”。同时,在变形过程

中,应力引起的B2-NiTi到B19'-NiTi的马氏体相变过

程释放了增强体周围的应力集中,限制了自由体积的积

累,阻碍了剪切带的快速扩展,这意味着需要额外的应

力来开动剪切带,即“TRIP效应”。更进一步的,由于

B2-NiTi相是在Ni-Ti-Gd预合金制备过程中析出,且
此后不发生变化,因此可通过提高预合金的冷却速度来

细化其尺寸。通过倾斜铸造技术来控制凝固速度,得到

了不同直径的棒状预合金试样。随着预合金冷却速度

的提高,B2-NiTi的尺寸从8μm降到2μm。B2-NiTi
相越细小,复合材料表现出的断裂强度和塑性应变就越

大,见图18。其中粒径最细的试样表现出最好的力学

性能,其断裂强度为1096MPa,塑性应变为15.5%。

同时,B2-NiTi相的体积分数也可根据复合材料成分进

行调控优化,通过提高 Ti含量并配合 Ni元素调控,

B2-NiTi相的体积含量从15%增加到32%。优化后的

复合材料在压缩过程中表现出优异的塑性,其断裂应力

为1212MPa,断裂应变为25.3%,见图19。从图20可

以看出,在已报道的所有原位自生镁基非晶复合材料

中,优化后的B2-NiTi增强复合材料的断裂强度和断

裂应变是最高的[59~63]。

(a)B2-NiTi增强镁基非晶复合 (b)基体合金和复合材料的

材料的SEM图像 压缩真应力-真应变曲线,

应变速率为5×104s-1

图17 选择性相溶解工艺示意图以及复合材料的SEM
图及其应力-应变曲线

Fig.17 Illustrationofselectivephaseleachingprocessas
wellasSEMimagesandstress-straincurvesofcomposites

(a)直径8mm,20K/s (b)直径3mm,120K/s (c)不同冷速预合金制备的复合材料的压缩

真应力-真应变曲线,应变速率为5×104s-1

图18 提高预合金冷速后B2-NiTi相增强 Mg基非晶复合材料的微观组织和应力-应变曲线

Fig.18 Microstructureandstress-straincurvesofB2-NiTiphasereinforcedMg-basedamorphouscomposites

afterimprovingprealloycoolingrate

图19 经相尺寸及体积含量优化后的B2-NiTi增强镁基非晶

复合材料的压缩真应力-真应变曲线,应变速率为5×104s-1

Fig.19 Compressivestress-straincurvesofoptimized
B2-NiTireinforcedMg-basedamorphouscomposites

图20 镁基非晶复合材料的断裂强度与断裂

应变的关系

Fig.20 Relationshipbetweenfracturestressandfracture
strainofin-situMg-basedamorphouscompositestodate
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3 总结与展望

介绍了利用外加法及原位自生法制备Zr基、Ti基

及 Mg基非晶复合材料体系,其中外加相包含陶瓷颗

粒、金属颗粒、多孔颗粒,原位自生相包含B2相、β 相

等。详细讨论了上述非晶复合材料的微观结构、力学性

能和变形机制。与单一的非晶基体合金相比,第二相增

强非晶复合材料的塑性得到显著提高。如β 相增强的

Ti基非晶复合材料在拉伸应力下表现出超过10%的塑

性应变,B2-NiTi增强 Mg基非晶复合材料表现出超过

20%的压缩塑性应变等。为进一步提高非晶复合材料

的综合力学性能,研究者需在如何引入更加复杂的复合

结构、如何深入研究表征其微观形变行为与机制、如何

设计新的工艺方法、如何有效调控复合结构与性能方面

定制做更多的工作。
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