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原位自生富Fe相增强Mg-Cu-Ag-Gd-Fe
非晶复合材料的制备及其力学性能
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摘要：基于元素间混合焓差异，通过在Mg基非晶合金中添加Fe元素，使合金凝固过程中析

出原位自生富Fe相，从而制备出原位自生相增强镁基非晶复合材料。研究发现，富Fe相均匀

分散在镁基非晶合金基体中，平均尺寸为8 μm，体积含量约为14%。相比于基体材料的脆性

断裂，原位自生富Fe相增强镁基非晶复合材料表现出明显的屈服与塑性变形，塑性形变量达

9.5%，并且断裂强度也较基体合金有所提高。通过对断面的分析发现富Fe相在变形过程中可

有效阻碍非晶基体中主剪切带的快速扩展，使其发生偏转和增殖，生成多重剪切带，使复合

材料的力学性能显著提高。
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通过快速冷却制备得到的非晶合金具有短程有序、长程无序的特殊原子排布，

使其相较于传统晶态材料具有高硬度、高强度、大弹性极限和优异的耐腐蚀性能等

优势[1]。在诸多已被开发出的非晶合金体系中，镁基非晶合金因低密度、高比强度、

低成本、易回收等优势，具有广阔的应用前景[2-5]。然而，镁基非晶合金是已有非晶

合金体系中室温脆性最大的体系之一，其室温“粉末化”脆性断裂的特点严重制约

了镁基非晶合金的工程化应用。在室温变形过程中，镁基非晶合金的形变局域化在

狭窄的剪切带中，造成单一主剪切带的快速扩展并伴随着局域形变温升，剪切带快

速失稳转变为裂纹，造成镁基非晶合金的脆性断裂特征[6-8]。为改善镁基非晶合金的

室温力学性能，通过引入第二相形成非晶复合结构是一种简单有效的途径[9-15]。目

前，第二相的引入方法主要分为原位自生法和外加复合法。引入的第二相可阻碍变

形过程中单一主剪切带的快速扩展，使其发生转向、增殖等，由于每条剪切带对应

一定量的塑性形变，多重剪切带的形成可有效提高镁基非晶合金的室温塑性。更进

一步的，相比于外加复合法而言，原位自生法引入的第二相由于是在凝固过程中原

位析出，其与基体的界面结合力更高，因此原位自生相增强镁基非晶复合材料的力

学性能一般优于外加复合法[16-21]。然而，由于原位自生复合工艺设计困难，复合结构

难以调控，目前镁基非晶复合材料的研究主要集中于外加复合工艺。

本研究以具有较高非晶形成能力的Mg59.5Cu22.9Ag6.6Gd11（at.%）为基体，基于元

素间混合焓关系设计原位复合工艺。通过向基体合金中微添加Fe元素，使熔体凝固

过程中原位析出均匀分布的富Fe相颗粒。由于Fe元素与基体合金体系中主要元素Mg
及合金元素（Cu、Ag）的混合焓为正，Fe元素在冷却过程中会发生偏析，以颗粒形

式析出，形成第二相。同时，Fe不会进入基体中，不影响基体的非晶形成能力，不

会析出其他杂质相。本文针对复合材料的微观组织与力学性能进行了深入研究。

1　试验材料及方法
试验用块体合金原料M g、C u、A g、G d、F e的纯度高于9 9 . 9 9 %。按照
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（Mg0.595Cu0.229Ag0.066Gd0.11）100-xFex（x=0，10，原子分

数，分别记为Fe0，Fe10）配料，熔炼时由于Mg极易

蒸发烧损，先将Mg以外的其他金属元素在熔融钛锭

吸氧和高纯氩气（>99.999%）保护下用电弧熔炼制备

Cu-Ag-Gd-（Fe）预制合金。每次电弧熔炼结束后将

合金锭翻转，继续进行下一次熔炼，反复熔炼至少5
次保证合金锭的成分均匀性。再按合金成分将预制合

金和Mg块一同置于氮化硼坩埚内，在高纯氩气保护下

（>99.999%）采用真空感应熔炼制备母合金。感应熔

炼温度为1 000 ℃，熔炼时间为3 min。熔炼完成后将熔

体浇入模具中形成母合金锭。最后，将熔炼好的母合

金锭破碎为合适大小后，装入石英管内，通过铜模喷

铸法制备出Φ2 mm×75 mm的棒状试样。

用XRD-7000型X射线衍射仪（XRD，CuKα）分

析试样的相组成，用GeminiSEM300场发射扫描电子显

微镜观察合金微观组织及断口形貌。用Zwick Z020型万

能材料试验机进行压缩试验，试样的长径比为2∶1，

将其两端面磨平并使其垂直于受力方向，应变速率为

5×10-4 s-1。

2　结果与讨论
2.1　微观组织

图1是Fe10成分预制合金的SEM图，从图中可以看

出，Cu-Ag-Gd-Fe预制合金中可观察到均匀分散的颗粒

状深灰色相。通过EDS元素分析发现，黑色相中Fe元素

含量为97%左右，证明其是富Fe相（图1c）。这说明在

预制合金制备过程中已经原位析出了富Fe相，与前期

设计的预想一致。由于Fe元素与Cu、Ag元素混合焓为

正，并且Cu-Gd（-22 kJ/mol）与Ag-Gd（-29 kJ/mol）
的混合焓远低于Fe-Gd（-1 kJ/mol），Gd更易与Cu/Ag
形成化合物，造成Fe元素孤立，冷却过程中通过扩散

形成富Fe相析出。同时，从图1中也可发现少量Gd的氧

化物，这是由于稀土元素极易氧化，虽然电弧熔炼过

程中有保护气氛充填腔室，仍难以避免。后续利用此

预制合金进行母合金熔炼及非晶喷铸时，富Fe相与氧

化物相会由于熔点较高而得以保留至最终复合材料组

织里，同时Fe与Mg元素不互混的特性也进一步阻碍了

富Fe相的溶解。

　　　　　　       （a）低倍率　　　　　　　　　　　　　　（b）高倍率　　　　　　　　　　　　（c）黑色相的EDS分析

图1　不同倍率下的Fe10成分Cu-Ag-Gd-Fe预制合金的SEM图

Fig. 1 SEM images of Cu-Ag-Gd-Fe pre-alloy of Fe10

将上述预制合金与Mg块进行感应熔炼制备母合

金后，再通过铜模喷铸制备非晶样品。图2是Fe0和

Fe10试样的XRD谱图，可以看出，Fe0试样的谱图中

只有一个明显的弥散非晶衍射峰，没有出现尖锐的晶

化峰，说明Fe0基体合金为单一非晶相。Fe10谱图中除

了非晶衍射峰外，还出现了晶化峰（标定为富Fe相和

Gd2O3），表明Fe10中出非晶基体外，还存在富Fe相和

Gd2O3，这与从预制合金组织判断的结果一致。同时，

谱图中还可看出富Fe相峰强要明显高于Gd2O3，说明

Fe10中析出的晶化相以富Fe相为主。

图3是Fe0和Fe10试样的SEM图。从图3a可见，Fe0
由没有明显衬度区别的单一非晶相组成，与图2中XRD
的结果一致；而在图3b（低倍率）和图3c（高倍率）

中可以看到，Fe10中除非晶基体外还均匀分布着深灰

图2　直径2 mm铸态Fe0、Fe10试样的XRD图

Fig. 2 XRD patterns of as-cast Fe0 and Fe10 samples with 2 mm in 
diameter 
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色颗粒状富Fe相和少量灰白色Gd2O3，无其他杂质相

生成。通过图像分析后得出，富Fe相的体积分数约为

14%，平均尺寸约为8 μm。

为进一步分析各相元素分布情况，对Fe10非晶复

合材料试样进行元素面扫描，结果如图4所示。可以看

       　　　 （a）Fe0试样SEM图　　             　　　　 （b）Fe10试样SEM图，低倍　　         　　　 （c）Fe10试样SEM图，高倍　

图3　直径2 mm铸态试样SEM图

Fig. 3 SEM images of as-cast samples with 2 mm in diameter

　　　　　　　 （a）SEM图　　　　　　　　　　  （b）SEM对应的Mg-K面扫图　　　　             （c）SEM对应的Cu-KA面扫图

　　   （d）SEM对应的Gd-LA面扫图　　　　　　    （e）SEM对应的Ag-LA面扫图　　　 　 　　（f）SEM对应的Fe-KA面扫图

图4　直径2 mm铸态Fe10试样的SEM图与对应的元素面扫图

Fig. 4 SEM images and corresponding elemental mapping results of as-cast Fe10 sample with 2 mm in diameter

到，非晶基体主要由均匀分布的Mg、Cu、Gd、Ag四

种元素组成，其中Gd元素由于Gd2O3的析出，导致基

体成分发生细微变化，但并不严重影响基体的非晶形

成能力。Fe元素主要分布在富Fe相中（含有少量Gd元

素），非晶基体中几乎无Fe元素分布。

2.2　力学性能
图5是Fe0和Fe10试样在室温压缩条件下的真应力-

真应变曲线，可以看到，Fe0试样几乎未表现出任何

塑性变形而直接发生脆性断裂，而Fe10复合材料试样

发生了明显的屈服与塑性变形，并出现了加工硬化现

象。Fe0基体合金的断裂强度为854 MPa，复合材料的

断裂强度为908 MPa，比基体提高6.3%。同时，复合材

料表现出9.5%的塑性应变量。由于富Fe相的屈服强度

要低于非晶基体，因此Fe10试样的屈服强度要低于Fe0
试样（近似看做断裂强度）。同时，由于Fe相的弹性

模量高于基体，复合组织的弹性模量高于基体[20]。因

此，后续可根据实际应用环境，通过调节添加Fe元素
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含量的方法改变析出Fe相数量，进而调控复合材料的

屈服强度、弹性模量等力学性能。Fe0与Fe10的具体力

学性能列于表1中。

图5　直径2 mm铸态Fe0和Fe10试样的室温压缩真应力-真应变曲线

Fig. 5 Room temperature compressive true stress-strain curves of as-
cast Fe0 and Fe10 samples with 2 mm in diameter

合金

Fe0

Fe10

断裂强度/MPa

854

908

塑性应变/%

-

9.5

杨氏模量/GPa

51

58

屈服强度/MPa

-

648

表1　直径2 mm铸态Fe0和Fe10试样的压缩力学性能
Table 1 Compressive mechanical properties of as-cast Fe0 

and Fe10 samples with 2 mm in diameter

（a）Fe0试样断口侧面形貌　　　　　              　 （b）Fe0试样断口断面形貌　　　 

（c）Fe10试样断口侧面形貌　　　               　　　 （d）Fe10试样断口断面形貌　　 

图6　直径2 mm铸态Fe0和Fe10试样的断口侧面与断面形貌

Fig. 6 Morphologies of the fracture surfaces and cross-sections of the as-cast samples of Fe0 and Fe10 with 2 mm in diameter

非晶复合材料在室温加载形变过程中，非晶基体

中的韧性第二相会首先发生屈服，随着应力的增大，

基体中的剪切带开始形核并快速扩展。非晶基体中的

剪切带在扩展过程中遇到韧性第二相时，可能会发生

偏移绕过第二相或在第二相界面处停止扩展，也可能

在界面处发生增殖而形成二次剪切带，最终形成多重

剪切带[22-24]。每条剪切带对应着一定量的塑性形变量，

多重剪切带的形成意味着复合材料的塑性提高，有效

避免了基体内部高度局域化的主剪切带失稳而带来的

脆性断裂[25]。为进一步探究原位富Fe相增强非晶复合

材料的变形机理，我们对比了Fe0和Fe10试样的断口形

貌（图6）。从图6a-b中可以看到，在断裂后的Fe0试样

侧面未观察到明显的剪切带，这意味着主剪切带在应

力增大过程中快速扩展直至断裂发生，而在Fe0试样的

断口表面可以观察到规则的条纹形貌，符合脆性断裂

特征。相对而言，Fe10断裂后的侧面出现了明显的剪

切带，数量也大大增多，并且还产生了大量垂直于断

裂方向的二次剪切带（图6c-d）。多重剪切带的形成表

明，在变形过程中主剪切带的扩展受到了原位自生富

Fe相的阻碍，诱发其发生偏转或增殖行为，从而产生

多重剪切带。剪切带之间相互交叉、阻止和分叉，有

效耗散了形变能力、减缓了界面处的应力集中[26]。Fe10
断面上不仅出现了非晶合金典型的河流状花样，还存
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在放射性花样与大片的局部熔化区，表明富Fe相与剪

切带之间发生了强烈的交互作用[27]。此外，在断面处

还可观察到富Fe相，在复合材料发生塑性变形时，富

Fe相发生屈服后产生了加工硬化，从而使得非晶复合

材料具有了加工硬化能力，更有利于实际应用。

基于上述分析可知，通过元素微添加的手段可成

功在Mg基非晶合金基体中引入原位自生富Fe相，并且

复合材料表现出较好的综合力学性能。后续研究将集

中于通过调控添加元素含量及预制合金冷速等方法，

进一步优化复合组织，包括第二相尺寸与含量等。

3　结论
（1）基于元素间混合焓关系，通过向Mg基非晶

合金中添加10 at.% Fe元素的方法，成功制备出原位富

Fe相均匀分散的镁基非晶复合材料。其中，富Fe相在

预制合金制备阶段析出，并在后续熔炼喷铸过程中不

发生明显变化。

（2）与基体合金的脆性断裂行为不同，富Fe相增

强Mg基非晶复合材料在室温下表现出明显的屈服与塑

性形变，其强度相比基体合金提高6.3%，塑性形变量

达9.5%。

（3）复合材料变形过程中富Fe相可有效阻碍基

体主剪切带的快速扩展，诱发剪切带的偏转和增殖行

为，造成多重剪切带的形成，使塑性形变不再局限在

主剪切带中，而是更加均匀分散在多重剪切带内。同

时，富Fe相本身的屈服与形变使得复合材料表现出一

定的加工硬化能力，更有利于其实际应用。
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Fabrication and Mechanical Properties of In-Situ Fe-Rich Phase Reinforced 
Mg-Cu-Ag-Gd-Fe Amorphous Alloy Matrix Composites
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Abstract:
Based on the differences in enthalpy of mixing between elements, we had successfully introduced in-situ 
Fe-rich phase during solidification via microalloying with Fe into Mg-based amorphous alloys. The Fe-rich 
phase distributed in the Mg-based amorphous alloy matrix homogeneously with an average size of 8 μm and 
volume fraction of 14%. Compared to the brittle fracture of the base monolithic amorphous alloy, the in-situ 
Fe-rich phase reinforced Mg-based amorphous alloy matrix composites showed obvious yielding and plastic 
deformation. The plastic strain was as high as 9.5%, the fracture strength was also higher than the base alloy. 
By observing the fracture morphology, we found that the Fe-rich phase could effectively hinder the rapid 
propagation of main shear band in the matrix,  causing the deflection and multiplication of it. The generated 
multiple shear bands contributed to the improved mechanical properties of the composites. 
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