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非晶态合金高强度的微观机理探讨

刘 让 苏
(湖南大学应用物理系

,

长沙 )

摘 要

本文对于由液态淬火制备的金属
一

类金属非晶态合金
,

首先从统计热力学观点
,

提出先形成以类金属原子为中心 的化学短程序小原子团
、

再进行拓朴填充的结构缺

陷形成机制
,

并利用
“
双层单元结构模型

”

使缺 陷的分布状态具体化
.

再从小原子团

内已不存在可滑动的
“

微位错元
”
组态 出发

,

比较合理地解释了非晶态合金具有高强

度的微观机理
.

最后利用 aB i l e y
一

H ir 、 h 关系式外推
,

具体估算了非晶态 eF 基合金

的强度
,

其数量级与已有的实验结果相 当吻合
,

并进一步指出了提高非晶态合金强度

的具体途径
.
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一
、

引 言

众所周知
,

非晶态合金具有许多优良的物理性能
,

其中特别引人注目的性能之一是其在玻

璃转变温度 T ,

以下所具有的特高强度
『, 一 ”

.

再加上韧性好
,

几乎无加工硬化
,

以及耐腐蚀等

优良综合性能
,

已迅速发展成为材料科学的一个重要新领域
.

为要进一步研 究和提高非晶态合金的高强度及其它力学性能
,

必须对其宏观性能与微观

结构的关系有更深人的理解
.

由于 目前的实验条件还不能完全确定非晶态合金的具体结构组

态
,

因而对于非晶态合金具有高强度的微观机理
,

目前也尚未作出合理的理论 解 释
.

虽 然

aP m iP n 。
和 G il m an 等人 【̀ 一“ 已认为非晶态合金中也存在着

“
位错

”
缺陷

,

变形就是由
“
位错

,,

的运动所控制的
.

aP m inl ol 并认为宏观位错是由原子尺度的
“
位错

”
塞积而成

.

但他们却未

能描绘出这种缺陷的具体形成机制
,

更未能将缺陷与高强度统一起来
.

为此
,

本文试图运用统计热力学的观点
,

来探讨由液态淬火制备的金属
一

类金属非晶态合

金结构的具体形成过程
,

并提出按合金系统中原子运动速度来分类
,

即先形成以类金属原子为

中心的金属
一

类金属化学短程序原子团
,

再进行拓朴填充的结构缺陷 (即
“
微位错元网络

”
)形成

机制
.

再利用文献 〔9一 1 11 中提出的
“
非晶态合金中的双层单元结构模型

” ,

使这种结构缺陷的

分布状态更加具体化
.

进一步将在晶态中应用相当成功的 aB ll e y
一

iH sr C五 关系式叫比较合理

地推广到非晶态
,

具体估算出非晶态 F
e

基合金的强度
,

得到的强度数量级与已有的实验结果

甚为相符
.

文中比较合理地解释了非晶态合金具有高强度的微观机理
,

并进一步指出了提高

非 晶态合金强度的具体途径
.

本文 l , 8 7 年 2 月 14 日收到 , 19 8 7 年 lJ 月 16 日收到修改稿
.



中 国 科 学 (A辑 )8 8 9 1年

二
、

非晶态合金的结构缺陷

大量的实验结果表明
,

非 晶态结构是长程无序
、

短程有序的
,

因而关于非晶态结构缺陷的

概念
,

无论从理想的完全有序还是从理想的完全无序这样两种完全相反的基本组态出发来加

以定义
,

都是同样可行的
.

但我们认为
,

由于在非晶态金属
一

类金属合金中
,

其短程有序区所 占

有的体积远大于完全无序区
,

同时为了更好地利用晶态中已有的重要研究成果
,

故在下面的讨

论中
,

仍将采用晶态中关于结构缺陷的概念
.

1
.

非晶态合金结构缺陷的形成机制

从统计热力学的观点来看
,

对处于熔态的金属
一

类金属原子组成的合金系
,

可以认为是由

其气态原子凝聚而成
.

无论在气态还是液态中
,

其原子的平动速度和围绕瞬时平衡位置的振

动频率
,

都应分别遵从 M a x w ell
一

B ol tz m a

nn 分布
.

在一定温度下
,

动能为 E 的原子在系统中

的浓度应为
:

A 。 一

台 一 A 。 一

书是今
一

式中 N 为系统中总原子数
, , 为能量为 石的原子数

,

A 为一定温度和原子质量下的常数
,

( l )

K 为

一一
刀一N

一一
C

B ol tz m an n 常数
,

T 为系统的绝对温度
.

由于金属原子一般比类金属原子的质量大
,

因而在能量相同时
,

金属原子比类金属原子的

运动速度慢
,

即在一定温度下
,

它们将有不同的速度和频率分布曲线
.

对于其速度分布曲线
,

我们又可以相对比较而区分为慢速
、

中速和快速三个区间
,

如图 1 所示
.

在由气态冷凝成为液态的过程中
,

系统中运动速度相同或相近的原子
,

其聚集的几率将大

于运动速度相差较远的原子
.

又由于类金属原子与金属原子之间
,

电负性差别较大
,

具有较强

的吸引相互作用
,

因而如 图 1 中所示
,

系统中运动速度较慢的少数类金属原子与小部分金属原

子之间将会发生优先聚集
,

形成少数 以类金属原子为中心
,

以金属原子为最近邻的化学短程序

小原子团
.

其余绝大多数原子则冷凝为相应的游离液态
,

当温度突然急冷
,

下降到玻璃转变温度 T ;

附近时
,

系统将发生雪崩式的协同效应
.

不论

这种协同效应多么迅速
,

过程多么短促
,

但总不能避免下述程序
.

即原有的少数化学短程序小

慢速 1 中速 快速

化学短程序

小原子团

饰金属 VP类金属

图 t 合金系统中金属原子和

类金属原子的速度分布示意图

图 2 非晶态合金结构缺陷
“
微位错元

网络 ” 示意图
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原子团将有细微的长大 (根据大量的实验结果
,

其最大尺寸约在 1 5入左右 , , ) ; 大量原来处于

中速的金属原子和类金属原子
,

由松散无序的游离状态迅速聚集成化学短程序原子团
,

充满绝

大部分空间
,

并彼此相互接触 ; 极少数原来处于高速的金属原子和类金属原子
,

却仍呈游离态

而被大量的化学短程序小原子团所驱赶
,

最后被包围在小原子团所留下的间隙中
,

它们就在继

续满足化学短程序的条件下
,

尽量满足拓朴短程序的要求而被冻结下来
,

使整个系统形成非晶

态结构
.

由此清楚可见
,

正是这最后才能被冻结下来的能量最高的极少数原子
,

填击被小原子团

所留下的较为宽阔的间隙中
,

才使得最后形成的非晶态结构
,

其密度较晶态为小
.

一般非晶态

合金的密度要比成分相同的晶态合金约低 l一 2多
,

除了处于小原子团内的类金属原子在高温

时占有较大体积而急冷时来不及收缩外
、

其主要原因应来源于此
.

也正是由于这极少数原子

占有了较大的体积
,

亦即相对而言
,

有一部分体积是自由的
,

成为通常所谓的
“
自由体积

” .

同

时
,

也由于这极少数原子可以比较自由地移动
,

导致此处及其附近的原子排列极不规则
,

亦即

造成较大的畸变
.

综上所述
,

我们认为
,

在 B e r an l 无序密堆硬球结构模型中
,

三种为非晶态结构所特有的

多面体结构
,

主要应存在于此处
.

因为这些特殊多面体还可以被分解成为畸变的四面体和八

面体『14]
.

因此
,

我们完全可以认为
,

这极少数原子所在的区间
,

相对于 占有绝大部分空间的短

程有序区而言
,

就是非晶态合金的结构缺陷所在
.

如图 2 所示
.

由图 2 明显可见
,

在三维空间里
,

各个化学短程序原子团之间的畸变区即
“ 原子团界 ” (简

称为
“
团界

”
)与晶态中的

“
晶界

”
完全类似

,

只不过前者的尺寸范围远较后者为低而已 (相差几

个数量级 )
.

正是这种尺寸范围的数量级变化引起了许多物理性质特别是力学
、

电学和磁学性

质的重大变化
.

为讨论方便起见
,

我们将借用晶态中的
“

位错
”
概念

,

把只有几个原子间距范围

的畸变区域理解为
“
微位错元

” ,

则
“
原子团界

”
可理解为由一定数 目的

“
微位错元 ” 相互平列或

交织而成
.

在三维空间里
,

这些 “ 团界
”

将构成一个彼此连通的
、

无规分布的
“
微位错元网络

” .

么( a )

. 类金属原子

O 金属原子

图 3 双层单元结构模型
` , ,

( (
a ) 双层四面体单元

,

( b ) 双层八面体单元
,

(c ) 双面组合单元 (l 双八十 2 双四 ))

.2 非晶态合金结构缺陷的模型描述

从上述结构缺陷的形成过程和图 2 所示的示意图明显可见
,

对于非晶态结构缺陷的模型

描述的确是一件相当复杂而艰巨的工作
.

为简单起见
,

我们利用文献 〔9 一 1 1 ]中提出的
、

适用于
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液态淬火制备的非晶态合金的
“
双层单元结构模型 ,’( 如图 3所示 )来对上述结构缺陷作初步的

讨论
.

在图 3所示的
“
双层单元结构模型

”

中
,

我们可 以认为
,

其
“
双层八面体

”
就是一个以类金属

原子占有体心 C为中心
,

以 12 个金属原子为最近邻
、

再以 6 个类金属原子为次近邻所构成的

两个球面壳层的化学短程序小原子团
.

其尺寸范围约为 4一 5 个原子间距
.

当继续增大至三
、

四个球面壳层时 (仍以金属
一类金属原子相间为序 )

,

其尺寸将增至 7一 8 个原子间距
.

这种结

构应是非晶系统处于 T ,

时大量形成的化学短程序结构
.

而附着于
“

双层八面体
”

旁边的
“
双

层四面体
”
结构 (如图 3 ( 。 )所示的组合单元 )

,

当其处于
“
原子团界

”
时

,

即可认为主要是由前述

系统中运动速度快
、

能量高的少数原子在满足化学短程序的条件下
,

尽量满足拓朴短程序的要

求而被冻结下来的
.

显然
,

由于这少数原子排列不规则
,

造成较大的畸变
,

特别是在 “ 双层四面

体
”
的不与

“

双层八面体
”
共面的另一个顶点位置

,

其畸变度最大
,

即为非晶态合金的结构缺陷

所在
。

三
、

非晶态合金高强度的微观机理

根据上述非晶态合金的结构缺陷即
“

微位错元网络
”
类比于多晶体中的晶界

,

化学短程序

小原子团类比于多晶体中的晶粒的观点
,

可以相当清楚地解释非晶态合金之所 以具有高强度

的微观机理
.

在多晶体范性形变的研究中已经得知
,

由于晶界的存在
,

使多晶体的屈服应力和流变应力

均远较单晶体为高
.

其原因在于多晶体中各个晶粒的位向不同
,

因而在外力作用下
,

不是所有

晶粒内部的位错都同时得到启动而发生宏观的范性形变
,

而是只有一些位向适当的晶粒内部
.

位错首先发生滑移
,

且这种滑移常终止于晶界
,

直到大量的位错塞积于晶界附近
,

造成很大的

应力集中时
,

才能启动相邻晶粒内部的滑移系统
,

使形变得到扩展和传播
.

同时
,

即使在同一

个晶粒内部
,

由于各个部分所邻接的晶粒的形状和形变程度不同
,

导致各部分本身的形变程度

和形变方式 (滑动或转动 ) 也各不相同
.

大晶粒多晶体拉伸后呈竹节状 以及 屈服 过 程 中 的

L il d e r s 带
,

都是晶界作用的最好实验例证
.

而在非晶态合金中
,

虽然各个小原子团之间的相互关系与多晶体中各个晶粒之间的关系

完全相似
,

但二者却有一个重要的本质上的差别
: 小原子团的尺寸不仅远较晶粒为小

,

而且小

至内部已不可能存在可以滑动的
“
微位错元

”
了

.

这正是非晶态合金具有许 多特殊力学性能的

根本原因所在
,

即由量变发生了质变
.

由于小原子团内不存在可滑动的
“
微位错元

” ,

因而在受

到外力作用时
,

小原子团内部的原子一般只能发生弹性位移 ;只有当外力大至可破坏原子键合

的理论强度时
,

才可能发生屈服和范性流变
.

然而由于小原子团间的
“
微位错元网络

”
的某些

取向在外力低于理论强度时即可被启动
,

使小原子团之间发生移动 (包括滑动和转动 )
,

从而导

致非晶态合金的屈服和范性流变
.

可是
,

在多晶体中
,

晶粒间的相互移动 (包括滑动和转动 )只有在高温下发生粘滞性蠕变时

才可能出现
.

然而在一般的拉伸
、

轧制
、

挤压
、

拉拨等单向冷加工条件下
,

为了满足晶界上形变

的协调性要求
,

往往需要晶粒内部的多个滑移系统同时动作
,

特别是交滑移的出现
,

促进位错

网络的形成
,

导致晶粒碎化而成为亚晶粒
,

再在亚晶粒间发生偏转和滑移
,

最后满足整个形变

的要求
.

随着形变度的不断增加
,

晶粒被粉碎得愈细
,

构成亚晶界的位错网络愈密
,

位错相互
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间的作用愈强
,

使进一步的形变愈难
,

即为加工硬化
,

从而提高了合金材料的屈服和流变强度
`

然而
,

在非晶态合金中
,

各小原子团之间的
“
微位错元网络

”
彼此相距只有几个原子间距

,

远较一般亚晶界的位错网络为密
,

因而其相互间的作用更强
,

故其屈服和流变强度也较加工硬

化后的晶态合金更高
.

四
、

非晶惑合金高强度的定量估算

对于晶态合金
,

J
.

C
.

M
.

iL 曾采用简化模型对形变中形成的抱状组织的胞壁位错网络
的应力场进行了确切的计算

〔2,J
,

得到由两组螺型位错组成的交叉网络 (其夹角 。 不等于 90
。
)

对壁外的螺型位错单位长度的作用力为
:

, 一
(丫)一

` 一 `’ `
一

’
,

( 2 )

式中 左为位错网络的间距
,

价为壁外螺位错与壁内一组螺位错的夹角
.

由 ( 2) 式可得移动壁外

位错所需的应力为 :

r 一 工 一
。

,

, 占
搪

,

b

( 3 )

式中
。 ,

一
。 。 s 。 。 。 s

( 2功 一 。 ) 为常数
,

游 l

人

为平均位错密度 p 的 5 倍时 (即 cP * 5司
,

则 口

关系

为胞壁位错密度
.

当考虑到胞壁位错蜜度约

~ a
/ ( 5卢

.

( 3 ) 式则为著名的 B a il e y
一

H i r s c b

ǎS。一xà

: ~ : 。

+ a 拜占p 壹
,

( 4 )

当 : .

可以略去不计时的情况
.

对于非晶态合金而言
,

虽然
“

微位错元网络
”
的形成机理

和具体分布状态与晶态的胞壁位错网络有很大的区别
,

但在

具有应力场这一点上却是十分相同的
.

因而在我们研究位错

应力场对合金强度的影响机理时
,

在一定的近似范围内
,

是可

以略去上述区别把无规分布的
“ 微位错元网络

”

简化成 以小原

子团的平均尺寸为平均间距的网络
,

而将上述关系式 ( 3 )外推

应用到非晶态合金
,

以进行粗略的定量估算
.

为了使上述理论分析能与实验结果进行比较
,

我们 以 eF

基非晶态合金为例来加以讨论
.

停

r
(k g / m m Z )

图 4 a 一 F 。
的位错密度和

形变应力的关系
〔 “ ,

我们 已知
,

对于
a 一

eF 单晶体
,

其位错密度 p 与形变应力
: 之间的关系完全符合 aB il ey

-

iH sr o h 关系式
,

其实验曲线如图 4 所示
〔16]

.

且曲线斜率的倒数即 ( 4 )式中的

a 产b ~
1 0 k g /m m Z

1
.

2 X 1 0一 5
一 5

.

3
,

x 1 0 , k g /m m ` .

对于非晶态纯 eF 金属而言
,

其
“
微位错元

”
密度可估算如下 :

19 原子 F e 的体积 = 7
.

10 5 2 c m ,

l 。 m
,

中含 F e 原子数一 8
.

4 7 5 5 x 1 0 22

个

一 ( 4
.

3 9 2 6 x 10 7 )
,

个

为使
“
微位错元

”
的密度计算和表示更为简 明起见

,

我们就以 4
.

3 9 2 6 个原子间距为计算单元
,
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产、
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了`、了.、

而以其倍数
,
作脚标来表示

“
微位错元

”
间距 汤

。

和密度 内
,

时
,

则有
`

~ 人
,

一
x .4 3 9 2 6 个原子间距

.

一

,
,

一 (
一

: 又 1 0 7

、几

再根据由图 4 所示曲线得到的
a
砂 值外推

,

可得 a 一 eF
.

的形变强度
: 与位错密度 p (

“

微位错

元
”
密度 内 )及位错线 (

“

微位错元
”

)间距 左之间的对应关系如表 1 所示
.

表 , a 一 F“ 的形变强度
`
与位错 (

“
微位错元” )密度 p ( p 掀 )及位错线 (

“
微位错元 ,’) 间距 人的关系

位错 (
“
微位错元

”
)间距

方
二

(原子间距 )
位错 (

“
微位错元

”
)密度

p (户盈 ) (
e m

一 2

)
形 变 强 度

丁
( k g /m m

Z

)

h
Zo。

~ 8 7 8
.

5 2 0

人
一 0 0

一 礴 3 ,
.

2 6 0

人
: o

~ 8 7
.

8 5 2

再
, o

二 4 3
.

9 2 6

h
:

= 8
.

7 8 4

h
一

二 咚
.

3 92

人蚤 , 2 一 9 5

2
.

5 丫 1 0 9

I 火 1 0 1 0

2
.

亏又 1 0 1里

I 又 1 0 1 1

.

5 又 1 0 1 3

l 只 1 0 1̀

月 X 10 1̀

4
。

2

8
。

3

4 1
。

6

8 3
。

3

4 16
。

5

8 3 3
。

3

16 6 6
.

6

,

了...吃刀...1t

徽P

虽然
a 一 eF 的非晶态强度实验 目前尚缺

,

但非晶态 eF 基合金的高强度数据已有大量实

验结果
,

现选择几个主要结果以供比较
,

如表 2 所示
.

表 2 几种 F 。

基非晶态合金的强度

非晶态合金

F e o o
P

: ,
C

;

F e oo
B

: o

F e , :
C r一 P

: ,
C

,

F e : 0
5 1

: o B: o

F e o o
C r o

M
o o

B
: 日

a r ( k g / m m Z

) H
,

( D P N )

3 10

3 7 0

3 8 5

4 0 0

4 56

76 0

1 I QO

8 5 0

10 9 2

参考 文献

[ 2 」

[ l ]

[ 2 ]

[ 5 ]

[ 3 1

在比较分析以前
,

有一点必须说明
. ’ `

微位错元
”

概念的引人是以形成大量的短程序小原

子团
、

产生大量的只有几个原子间距范围的畸变区为前提的
.

至于小原子团的形成
,

既可以是

由于有异类原子的存在并作为成团中心来形成
,

也可以是 由于同类原子通过热涨落产生成团

中
,

合来形成
.

因而本文通过对金属
一

类金属非晶态合金的形成过程的讨论而引人的
“ 微位错

元
”
概念

,

对于纯 eF 的非晶态应同样适用
.

、
、

、

由表 1 和表 2 明显可见
,

eF 基非晶态合金的断裂强度 听 ( 3 10 一 4 5 6 k g /m m ,

) 所 对 应 的
“
微位错元

”
密度正好在数量级为 2

.

5 x l沪
c m 一 2

左右 (正负 0
.

5 个数量级 )
,

此时所对应的
“
微

位错元
”
间距 (即化学短程序小原子团的尺寸 ) 约为 8

.

7 84 个原子间距左右 (正负 1一 2 个原子

间距 )
.

当考虑到 eF
, P ,

is
, C 和 B 等原子的具体尺寸以及在

“
双层单元结构模型

”

中的具

体排列时
,

以 eF
, 。

ilS
。 B Z。

为例
,

可得壳层结构顺序为 B。

eF
t
is

Z

eF
, B。

等四个以上壳层的化学

短程序原子团l1[J
,

其尺寸约为 1 , 入左右
,

与已 有的大量实验结果是相当吻合的13[]
.

必须指出
,

目前 eF 基非晶态合金所已达到 的高强度
,

并非全由位错密度的增加所致
,

其中

还应包含有合金元素的固溶强化等合金化效应在内
.

不同的合金元素或同一合金元素的不同

含量都会对非晶合金的强度产生不同程度的影响
.

由表 2 可见
,

合金元素对非晶态合金强化
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作用的程度较在晶态合金中弱得多
.

因为在非晶态合金中
,

其化学短程序小原子团已不复存
一

在可滑动的
“
位错

” ,

因而那种在晶粒内部形成点缺陷
,

使位错周围形成各种气团 (如柯氏气团
、

s n oc k 气团和铃木气团等 )阻碍位错运动的固溶强化机制
,

已难于存在 ;只有那些处于
“ 原子团

界
”
及缺陷处的合金元素才对原子团的移动 (包括滑动和转动 )起着一定的阻碍作用

.

其详细

情况有待于进一步研究
.

由表 1 还可见到
,

当 “
微位错元

”
密度增加到 1 x 10

立
c4 in 一 , ,

时
,

其化学短程序原子团的

尺寸就减少到 4
.

3 92 个原子间距左右
,

即根当于原子团只有 2一 3 个原子壳层了
.

这在一般情

况下是难以出现的
,

但从进一步提高熔体温度和加快冷却速率所制备的非晶态合金中
,

是完全

可能存在的
.

然而
,

对于更高的
“
微位错元

”
密度 4 x lo

`、 m
一 , ,

其原子团尺寸将只有 2
,

196 个

原子间距左右
,

此时实际上已不存在什么化学短程序了
,

因而在金属
一

类金属非晶态合金中
,

这

种情况是很难出现的
.

一
根据上述估算可知

,

对于非晶态 a 一

eF
`

而言
,

按最小原子团尺寸为 2 ~ 3个原子壳层计算
,

其最大强度可达 8 0 0k g /m m `

左右
.

而对于非晶态 eF 基合金
,
由于合金化效应

,
其最大强度

还可以更高一些
.

五
、

讨 论

通过上述非晶态合金结构缺陷的形成机制
、

具 有高强度的微观机理以及定量估算结果的

分析
,

我们可以十分清楚地总结出以下几点
:

l
·

非 晶态合金的强度之所以远高于晶态合金
,

其主要原因在于构成二者的独立微粒 (即小

原子团和晶粒 )的内部组态不同
: 晶态中晶粒内部具有可滑动的位错组态

,

在远低于理论强度

的应力作用下即可启动而产生形变 ;非晶态中的小原子团内部已不存在可滑动的组态
,

因而在

低于其理论强度的应力作用下
,

内部不可能发生滑移形 变
,

其强度决定于类似
“ 晶界

”
的 “ 原子

团界
”
的强度

,

因而使得非晶态合金的屈服强度较未经过冷加工的晶态合金提高 1一 2 个数量

级以上
.

2
.

非晶态合金具有高强度的微观机理与晶态合金通过深度冷加工硬化来提高强度的微观

机理是一致的
.

二者都是通过位错或
“
微位错元

”
的相互交割

,

形成致密的
、

无规分布的
“

(微 )

位错 (元 )网络
” ,

来阻碍滑移形变而提高其强度的
.

虽然二者的 “ 网络
”
的形成机理和具体分布

状态有很大不同
,

但效果却是一致的
.

真可谓是异途同归
.

3
.

只要能设法使
“
微位错元网络

”
分布得更密

、

更均匀无序
,

非晶态合金的强度仍可望进一

步提高
.

为达此 目的
,

在保证能形成非晶态的前提下
,

可以有两条途径
:
一是尽可能增加类金

属的含量
,

即增加作为小原子团成核的中心
,

使其能同时形成更多的小原子团 ; 二是尽可能提

高熔体温度和急淬的冷却速率
,

使小原子团更来不及长大而体积更小些
.

实际上
,

无论是类金

属的含量还是熔体的温度
,

都不可能任意提高
,

否则将不利于形成非晶态
.

第一条途径已为大

量的实验研究所证实
〔刀 .

至于第二条途径
,

目前尚未见到系统的实验研究
,

有待于进一步探

讨
.

本文所述非晶态金属
一

类金属合金结构缺陷
“
微位错元网络

”
的形成机制

,

对于进一步研究

非晶态合金的范性流变
、

结构弛豫和晶化过程等问题
,

都是十分有用的
.

我们将另有专文讨

论
.
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