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超常塑性Mg77Cu12Zn5Y6块体金属 
玻璃基内生复合材料 

惠希东  董 伟  王美玲  刘雄军  于家伶  陈国良 
(北京科技大学新金属材料国家重点实验室, 北京 100083. E-mail: xdhui@skl.ustb.edu.cn) 

摘要  报道了一种具有超常塑性的Mg77Cu12Zn5Y6块体金属玻璃(BMG)基内生复合材料, 该材料的压缩
塑性和比强度分别为 18.5%和 4.31×105 N·m·kg−1, 是迄今为止在Mg基BMG复合材料中所获得的最高压
缩塑性和比强度. 这些高性能源于由非晶基体与宽度小于 500 nm的针状Mg基固溶体相组成的复合结构. 
针状相本身具有应变强化作用, 它导致了多方向剪切带的形成, 有效地阻碍非晶基体中剪切带的扩展, 
使复合材料形变过程中出现了明显的加工硬化现象.  

关键词  Mg77Cu12Zn5Y6  块体金属玻璃  内生复合材料  超常塑性  比强度 

Mg基BMG合金是目前已经开发的大块非晶合
金系中密度最低的合金系 , 它作为一种潜在的轻质
高强结构材料一直受到人们的极大关注 . 到目前为
止, 利用快凝技术、普通铸造方法和高压铸造法已经
能够制备出具有大过冷液相区的 Mg-Ni-Ce[1], 
Mg-Ni-La[2], Mg-Cu-Y[3], Mg-Ni-Y[3,4], Mg-Ni-Nd[5], 
Mg-Cu-Y-Al[6]与Mg-Cu-Ag-Y[7]非晶合金. 近几年来, 
Men等人 [8]和Ma等人 [9]成功地制备出了直径为厘米

级的Mg65Cu20Zn5Y10和Mg65Cu15Ag5Pd5Y10块体非晶

合金. 与普通Mg基合金相比, Mg基BMG合金的强度
得到了显著提高 , 如Mg65Cu15Ag5Pd5Y10和Mg65- 
Cu20Zn5Y10合金的压缩强度分别达到了 650 和 800 
MPa, 是普通Mg合金强度的 2 倍多. 最近, Xi等人
[10,11]等报道了通过添加稀土元素在Mg基合金中获得
了强抗氧干扰作用的Mg-Cu-RE (RE为Gd, Pr, Nd, Tb, 
Y, Dy)块体非晶合金, 在很低的真空度(1×10−2 Pa)条件
下, Mg65Cu25RE10 (RE为Gd, Tb和Dy)非晶合金棒材直
径即可达到 5 mm.  

BMG合金由于不存在像晶体材料那样的位错滑
移机制, 其变形仅局限于剪切带内, 因此在变形过程
中, BMG合金极易产生应变软化和绝热软化. 绝大部
分BMG合金在超过屈服极限后, 很快沿着与应力轴
约 45°的截面发生断裂, 它们的压缩塑性几乎为零. 
这种局域剪切断裂特征在Mg基BMG合金中表现得尤
为突出, 许多Mg基BMG合金甚至在弹性变形阶段就
发生断裂 . 为了解决这一问题 , Xu等人 [12,13]通过在

Mg-Cu-Zn-Y和Mg65Cu7.5Ni7.5Zn5Ag5Y10合金加入TiB2

陶瓷颗粒的方法制备了Mg基BMG复合材料, 这些复

合材料不仅在强度上获得了很大提高 , 而且还表现
出了明显的压缩塑性. 如添加 20%(体积百分比)TiB2

颗粒的Mg65Cu7.5Ni7.5Zn5Ag5Y10基BMG复合材料的压
缩强度为 1212 MPa, 其压缩塑性达到了 3.2%. 除此
之外, Ma等人 [14]采用在Mg65Cu7.5Ni7.5- Zn5Ag5Y10中

加入 13%(原子数百分比) Fe使BMG基体上原位析出
富Fe的Fe94Ni5Cu1的方法来强化合金, 这种复合材料
的强度达到了 900 MPa, 压缩塑性接近 1%. 在非晶
合金的脆性断裂机理方面, Xi等人[15]取得了重要突破, 
他们以Mg65Cu25Tb10非晶合金为研究对象, 通过高分
辨扫描电子显微镜发现 , 在所谓接近理想脆性断裂
的表面上存在着韧窝结构 , 说明在高脆性玻璃中剪
切带内韧性断裂机制仍然是存在的.  

由上可见, 尽管有关 Mg 基 BMG 合金强化的研
究已经取得了很大进展, 但是 Mg 基 BMG 合金的塑
性仍然局限在 4%以下的水平. 此外, 在 Mg 基 BMG
压缩强度不断提高的同时 , 有些合金的密度也随之
升高, 作为一种轻质高强结构材料, 因密度提高而造
成的应用潜力下降也应引起足够重视 . 本文报道了
一种通过在 Mg-Cu-Zn-Y 合金系中提高 Mg 含量, 降
低 Cu, Zn 和 Y 的比例, 使之在凝固过程中形成由非
晶相和 hcp型Mg固溶体针状相组成的复合材料. 这种
复合材料在保持了高压缩强度的同时, 展现出了超常
的压缩塑性和比强度. 本研究对该复合材料的组织结
构、压缩性能、形变和断裂特征进行了分析和讨论.  

1  实验方法 
实验用合金的熔炼首先是将纯度为 99.9%(重量
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百分比)Cu和 99.9%(重量百分比)Y以合适的比例调配, 
将它们在氩气保护条件下 , 利用电弧熔炼制备出
Cu-Y中间合金锭, 然后在大气条件下将Cu-Y中间合
金与 99.99%(重量百分比)的Mg和 99.9%(重量百分 
比)的Zn制成Mg77Cu12Zn5Y6合金, 最后用感应加热的
方法, 采用喷铸技术将合金浇入水冷铜模中, 制出直
径φ3 mm × 70 mm的试样. 采用PHILIPS APD-10 
(Cu Kα靶)进行X射线衍射(XRD)分析 . 利用DuPont 
DSC2010 分析仪在氮气保护条件下以 20 K/min的加
热速度对该样品进行DSC分析. 用H800 型透射电子
显微镜(TEM)、LEO1450 型扫描显微镜(SEM)及其
EDX探针进行试样的组织分析和断口相貌观察 , 在
CMT4305型万能力学实验机上进行试样的压缩实验, 
压缩速率为 10−4·s−1, 实验尺寸为φ2 mm × 4 mm, 压
缩实验中使用引伸计测量试样的变形量 , 在试样两
端垫上尺寸约为 20 mm × 15 mm × 8 mm硬质合金压
头, 引伸计直接卡在硬质合金上, 由于硬质合金的硬
度在HRA90以上, 而Mg基BMG材料的硬度在HRC30
以下[16], 且其横截面积是样品的 100倍以上, 因此通
过联合使用引伸计和硬质合金压头的方法可以保证

样品变形量的测量精度 . 本研究中还采用阿基米德
法测定了合金的密度.  

2  结果及分析 

2.1  复合材料的组织与热稳定性 

图 1为直径 3 mm的Mg77Cu12Zn5Y6合金试样的X
射线衍射曲线(XRD), 可见在 2θ 在 30°~45°之间 , 
XRD呈现出非晶所特有的漫散射峰, 在漫散射峰和
其他位置上, 叠加了晶体相的衍射峰, 经过标定, 发
现在 2θ为 32.18°, 34.48°, 36.64°, 47.89°, 57.36°和
68.68°处出现的峰值正与hcp型Mg相的衍射峰相对应. 
该样品的DSC曲线如图 2所示, 经标定可知非晶的玻
璃转变温度Tg为 408.5 K, 晶化温度Tx为 443.2 K, 过
冷液相区宽度∆T x为 34.7 K, 与Mg 65Cu 25Y10

[5]和

Mg65 20 5 10Cu Zn Y [8]合金的∆T 相比分别降低了 26.3 和
17.3 K. 非晶晶化阶段出现了 3 个放热峰, 说明晶化
过程中发生了多种结构转变. 由图中高温部分可见, 
熔化开始温度T 为 705.8 K, 熔化过程持续到 738 K
结 束 ,  熔 化 温 度 范 围 达 到 3 2 . 2  K .  而 在 

x

m

Mg65Cu25Y10和Mg65Cu20Zn5Y10合金中 , 熔化范围分
别是 39和 46 K, Lu等人[5]认为, 前者是一个典型的共
晶成分, 而Ma等人 [8]则认为后者是共晶或者近共晶

成分 , 原因在于他们的熔化阶段中只出现了一个吸
热峰 . 在本研究中发现在主吸热峰尾部上叠加了很
小的次峰 . 因此认为合金是一个非常接近共晶的成
分, 主吸热峰对应着共晶组织的熔化, 次吸热峰与少
量的初生相的熔化有关 . 通过DSC分析可计算得出
约 化 玻 璃 转 变 温 度 (Trg = Tg/Tm) 为 0.58, 与
Mg65Cu20Zn5Y10合金的相同 , 而大于Mg65Cu25Y10的

相应值, 因此从Trg来看, 该合金的非晶形成能力相对
于Mg65Cu25Y10和Mg65Cu20Zn5Y10合金没有下降.  

 

 
 

图 1  含 48%(体积百分比) hcp-Mg针状相的
Mg77Cu12Zn5Y6合金试样的XRD曲线 

 
图 3 为取自相应试样的中心部位的SEM和TEM

图像, 图中清楚地显示出了两种不同形态的相: 一种
是灰色基体, 基体中没有晶界, 也无其他任何特征; 
另一种是在灰色基体相上分布着黑色针状相 , 结合
XRD和DSC分析, 可以认为灰色基体相是非晶结构
相, 针状相即是hcp结构的Mg相, 由EDX分析得到针
状相中的平均成分为 (原子数百分比 ) :  84.2%Mg, 
8.4%Cu, 4.0%Zn和 3.4%Y, 因此针状相实际上是Mg
基固溶体. 针状相的针叶宽度小于 500 nm, 部分针
叶之间相互交叉 , 这些交叉的针叶有可能来自于同
一个晶粒. 根据Kurz和Fisher [17]的共晶共生区理论, 
合金仅在共生区内才可以形成共晶组织. 对于Mg与
Cu, Zn, Y组成的二元和三元系 [18~20], 均存在着共晶
反应, 其共晶组织往往由单元素与化合物所组成, 因
而共生区应该呈偏向化合物一侧的非对称形式 . 所
以尽管合金成分非常接近共晶点 , 但是合金在快冷
或近快冷凝固过程中有可能不通过或者很快穿过共

生区, 这意味着合金几乎不会形成共晶组织, 因此在 
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图 2  含 48%(体积百分比) hcp-Mg针状相的Mg77Cu12Zn5Y6合金试样的DSC 

 

   

图 3  Mg77Cu12Zn5Y6基BMG内生复合材料的SEM(a)和TEM(b)图像 
 
Mg77Cu12Zn5Y6合金凝固过程中 , hcp结构的Mg固溶

体相有可能作为初生相首先从液相中析出, 而Mg相 

的密排六方结构决定了其在(0001)面上沿着 2110

方向生长最快, 2110 包含着 3 个晶向, 晶体在这 3 

个方向上都有可能快速生长, 因此 Mg初生相最终形 
成了片状形态 , 反映在SEM和TEM组织中即为所观
察到的针状相特征. 随着Mg初生相的不断析出, 剩
余熔体的粘度将急剧增加 , 溶质原子的扩散变得越
来越困难, 当熔体冷却到玻璃转变温度Tg附件, 剩余
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液体就完全转变为非晶组织. 

2.2  复合材料的压缩性能及断裂特征 

在直径为 3 mm的Mg77Cu12Zn5Y6合金试样基础

上加工得到的 2 mm直径圆柱试样的压缩应力-应变
曲线如图 4所示. 由该曲线可以确定试样的弹性模量
(E)、断裂强度(σ f)和塑性(ε)等指标, 其中杨氏模量由
压缩曲线中线弹性部分的斜率值计算得到 . 为了更
清楚地反映该材料的性能水平 , 将本研究的测试结
果与几种典型Mg基BMG合金的性能列入表 1 中. 可
见这种非晶与hcp型Mg针状相混合组织表现出了超
常的压缩塑性和比强度. Mg77Cu12Zn5Y6复合材料材

料的弹性应变量为 3.1%, 杨氏模量为 19.2 GPa, 断裂
强度为 1163 MPa, 接近Mg65Cu7.5Ni7.5Zn5Ag5Y10+ 
20%(体积百分比)TiB2复合材料的水平. 值得特别关
注的是, Mg77Cu12Zn5Y6复合材料塑性变形部分的应

变量为 18.5%, 是Mg65Cu7.5Ni7.5Zn5Ag5Y10 + 20%(体
积百分比) TiB2 基BMG复合材料的 6倍. 采用阿基米
德法测量的Mg77Cu12Zn5Y6合金的密度 (ρ )为 2.7 
g/cm3, 因而可推导出其比强度 (σ f /ρ)为 4.31×105 

N·m·kg−1, 大大超过了其他Mg基BMG材料 . 这些结
果说明 , 本研究所获得的非晶与hcp型Mg基组成的
BMG复合材料在塑性和比强度上有了新的突破.  

 
 
图 4  Mg77Cu12Zn5Y6 BMG基内生复合材料的工程应力-应

变曲线(a)与真应力-真应变曲线(b) 

 
真应力-真应变曲线可以反映材料的加工硬化或

软化特性. 真应力-真应变值与工程应力-应变值的关
系为[21]:  

 (1 )tσ σ ε= +  (1) 

 ln(1 )tε ε= +  (2) 
上式中, σ t, ε t分别为真应力和真应变值, σ, ε分别为
工程应力和工程应变值 . 本研究首先通过压缩实验
得到了如图 4(a)所示的工程应力-应变曲线, 然后由
式(1)和(2)得到了如图 4(b)所示真应力-真应变曲线, 
可见复合材料在达到屈服点 480 MPa后, 其应力进一
步增加, 在断裂前达到 926 MPa, 说明该复合材料的
形变过程中存在有明显的加工硬化特征. Mg针状相
的这种加工硬化作用来自于Mg相的变形及其应变强
化. 文献[22]表明, 目前晶态Mg基合金的压缩屈服强
度一般低于 120 MPa, 而Mg77Cu12Zn5Y6全非晶合金

的压缩屈服强度经测量达到了 8 6 0  M P a ,  因此 
Mg77Cu12Zn5Y6内生复合材料发生变形时应首先从

hcp型Mg固溶体相开始, Mg的塑性变形必然要通过
位错的滑移和运动来进行, 当位错运动到Mg相与非
晶的界面上时 , 位错产生塞积并将应力传到非晶基
体中 , 因此针状相与非晶基体间的界面将是滑移带
发源地. 

从Xi等人[15]的研究结果来看, 尽管Mg基非晶合
金呈现出完全的脆性断裂 , 但是在断裂表面上仍然
发现了显示材料产生塑性变形的韧窝结构 , 说明在
Mg基非晶的剪切带内塑性变形是存在的, 问题是当
变形集中在仅有的几个剪切带内时 , 材料就无法表
现出宏观塑性. 图 5是复合材料试样变形过程中侧面
剪切带扩展的SEM图像. 图中显示, 剪切带主要是在
非晶基体中形成的, 有些剪切带穿过了Mg相. 但是
很少发现剪切带沿Mg相与非晶基体界面方向扩展 , 
剪切带的方向杂乱无章, 且弯曲不平, 而没有出现像
纯非晶合金中那样的平行滑移带, 这说明Mg相的存
在使单一滑移带在扩展时遇到了困难 , 造成了不同
方向多剪切带的形成 , 多剪切带的形成意味着复合
材料的变形可以分散到更多的区域中 , 而不是集中
在单方向的少量平行剪切带区域内. 

在非晶基体中 , 增强相的另一个作用是阻止剪
切带的扩展. Xu等人[13]与Hays等人[23]的研究都发现, 
非晶基体中的TiB2颗粒和树枝晶均使剪切带在扩展

过程中发生弯曲, 当剪切带遇到增强相时, 或是绕过
增强相, 或是切过增强相. 即使是切过增强相, 也会
在增强相中产生一个剪切台阶 , 这对延缓剪切带的
扩展起到了关键作用. 从图 5 可以看出, 大部分剪切
带的长度仅在一到几个针状相间距范围内 , 而没有
贯穿整个试样的主剪切带 , 说明剪切带在扩展时被 
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表 1  Mg77Cu12Zn5Y6与几种典型Mg基BMG合金的力学性能比较 
材料 结构 εp(%) E/GPa σ f/MPa σf/ρ×105/N·m·kg 1 文献 

Mg65Cu20Zn5Y10  Aa) 0 23.6 760-880  [9]
Mg65Cu7.5Ni7.5Zn5Ag5Y10 A 0 39 450-650 1.8 [13]
Mg65Cu7.5Ni7.5Zn5Ag5Y10 + TiB2 A+TiB2 3.2 50 1212 3.42 [13]
Mg56.5Cu6.5Ni6.5Zn4.4Ag4.4Y8.7Fe13 A+Fe94Ni5Cu1 ~1  950-990  [14]
Mg77Cu12Zn5Y6 A+hcp-Mg 18.5 19.2 1160 4.31 本工作 

a) A, 无定形(amorphous) 

 

 
 
图 5  Mg77Cu12Zn5Y6 BMG基内生复合材料试样侧面剪切

带扩展SEM图像 

割裂为不连续的部分 . 针状相的这种作用也清楚地
反映在图 6所示的复合材料断口形貌上. 由图 6(a)可
见, 在整个断口上有两类局部区域, 一类是典型的非
晶剪切流变断裂形貌(如图 6(b)), 断口上形成了脉络
状花样, 脉络花样非常密集, 而且在断口表面上可以
观察到明显的熔化液滴 , 说明断裂时积聚了很高的
能量, 这些脉络状区域不互相连接. 另一类局部区域
(如图 6(c))上则基本观察不到脉络状花样, 但却可以
观察到许多分布在断口表面上的针状 Mg相, 说明这
部分区域的断裂不是通过局域剪切断裂造成的 , 而
是由于使Mg相发生塑性变形及非晶组织的协同变形
的应力达到了材料的断裂极限后引起了样品破坏 , 
从断裂特征来看, 这部分的断裂仍属于脆性断裂. 因

 

 
 

图 6  Mg77Cu12Zn5Y6 BMG基内生复合材料试样断口形貌 
(a) 断口形貌低倍图像, (b)为(a)图中上方局部放大图像, 显示出了典型的非晶断裂特征, (c)为(a)图中右下方局部放大图像, 显示了无脉络状花样

和分布在断口表面上的针状 Mg相 
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此从复合材料的断裂特征可以看出, Mg 针状相作为
一个塑性相 , 将复合材料中的局域剪切断裂源隔离
为一个个孤立的局部区域 , 从而就避免了完全非晶
那样的灾难性断裂, 复合材料的断裂最终取决于 Mg
固溶体相的应变强化效果和其相应的塑性变形量 , 
这也是这种材料呈现出高塑性和高比强度的原因所

在. 

3  结论 
通过在Mg-Cu-Zn-Y基合金系中提高Mg含量, 降

低密度较高的Cu, Zn和Y的比例, 获得了一种能够形
成内生hcp型Mg相的Mg77Cu12Zn5Y6基BMG复合材料. 
该复合材料的密度为 2.7 g/cm3, 压缩强度 1163 MPa, 
比强度 4.31×105 N·m·kg−1, 压缩塑性 18.5%, 与国际
上最新报道的Mg基BMG合金及其相应的复合材料相
比, 本研究所获得的复合材料的性能, 特别是压缩塑
性和比强度都取得了新的突破, 因此本工作为Mg基
块体非晶合金在结构材料中的应用提供了新的途径.  

研究表明, Mg77Cu12Zn5Y6金属玻璃基复合材料

性能的提高源于宽度小于 500 nm的hcp型Mg针状相
的析出, 这种针状相在复合材料中作为一种塑性相, 
在复合材料的变形过程中产生了应变强化作用 , 使
Mg基BMG复合材料中出现了加工硬化现象. 针状相
导致了非晶基体中多方向局域剪切带的形成 , 有效
地阻止了非晶基体中裂纹的扩展 , 将复合材料中的
局域剪切断裂源隔离为一个个孤立的局部区域 , 避
免了Mg基全非晶组织中出现的灾难性断裂.  
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