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稀有金属材料与工程 
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Zr基共晶合金组织结构与力学性能协同优化研究

陈力赫，王 睿，姚欣唯，海 诺，高英宏，张周然，李 顺
（国防科技大学  空天科学学院，湖南  长沙  410073）

摘 要：基于共晶合金设计策略结合Pandat热力学计算，设计并制备了Zrx(NiFe)100−x（x=75, 83, 90, wt%）合金，研究了合金

组织结构与力学性能的内在关联机制。结果表明，当 Zr 含量提升至 83wt%及以上时，合金呈现片层状共晶组织（tI12-        

Zr2(Ni/Fe)/fcc-Zr）与 hcp-Zr复合结构，界面处析出纳米级FeZr3过渡相，其液相形成温度显著降低至约 974 ℃；Zr83(NiFe)17

与Zr90(NiFe)10合金的抗压强度和断裂应变分别为 1352±12 MPa、14.2%±0.4%和 1263±10 MPa、17.0%±0.3%，在保证合金强

度的情况下，断裂应变较传统Zr基非晶合金大幅提升。断口分析表明，共晶界面诱导的位错钉扎与剪切带分叉抑制了裂纹

扩展，促使Zr含量提升时，合金断裂模式由脆性解理断裂向45°剪切断裂为主导的方式转变。在动态压缩下，Zr83(NiFe)17与

Zr90(NiFe)10合金均呈现应变率硬化效应，并且当应变率超过临界值时，合金均发生韧脆性转变。
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1　引 言

含能结构材料（energetic structural materials, ESMs）

是具有一定的力学性能，并在冲击载荷作用下可以通过

组元间或组元与环境的高能化学反应释放出大量能量的

结构-毁伤一体化材料[1]。在满足使用要求的前提下，若

用其来替代现有战斗部的惰性部件如壳体结构、药型罩、

破片等，可以实现战斗部惰性结构部件的能量化，实现动

能+化学能的毁伤效果，是当前在不增加战斗部质量下

大幅提高毁伤威力的有效途径。

初步分析表明，要满足战斗部爆轰加载时完整性和

能量释放特性的需要，含能结构材料不但需要具有高的

强度，还需要具有一定的塑性，因此研制高强度且兼具一

定塑性的含能结构材料是当前需要解决的关键问题之

一[1–6]。根据材料成分特点，ESMs主要可分为金属/氟聚

物型（如Al/PTFE）[2]、金属/金属氧化物型（如Al/Fe2O3）和

金属型（如Al-Ni合金、W-Zr合金、Zr基非晶合金等）[3–6]

三类。金属/氟聚物型和金属/金属氧化物型含能结构材

料由于组分特征和成型工艺的限制，材料强度普遍较低。

相比之下，金属型含能结构材料由于具有较高的力学性

能，是当前含能结构材料关注的热点。

在金属型含能结构材料中，Zr基非晶合金作为较早

被研究的材料之一，具有密度大、力学强度高等优点，并

且合金中大量Zr元素的存在使其具有非常优异的释能

特性[7–9]。但是目前研究的Zr基非晶合金的压缩塑性变

形一般低于2%[10–16]，合金脆性大，在爆轰加载时易碎裂，

影响毁伤效果，虽然采用一定的强韧化手段可以提高材

料的塑性[17–18]，但效果仍然有限。并且Zr基非晶合金通

常在较高的冷却速率下制备，工艺性欠佳，不易进行大尺

寸成型，影响了其在战斗部中的应用[6]。而传统的Zr合

金由于其断裂应变一般大于 20%[19–22]，在高速撞击时不

能完全破碎，导致释能效率很低，因此很少作为含能结构

材料使用。

共晶合金是基于相变中的共晶反应得到具有低于两

种组元熔点的合金，因此较低的熔点和较好的流动性使

其具有良好的成型能力，从而利于工业化生产和大件成

型。同时，共晶合金往往呈现出片层状、棒状或颗粒状的

组织结构，这一结构有利于合金组织的设计与调控，用以

改善合金的力学性能[23–30]。并且从相组成来看，共晶合

金一般呈现出固溶体相+金属间化合物相的组成结构。

一般而言，固溶体相拥有较为简单的晶体结构，其塑性变

形能力相对较强；金属间化合物相结构复杂，通常具有较

高的硬度，而脆性较大，但两种相组成的结合有助于在一

定程度上实现合金的强塑性协调。大连理工大学的Lu

等[25]首次在高熵合金的基础上提出了共晶高熵合金的概

念，设计并制备了具有细小的片层状 fcc/B2微观结构的

AlCoCrFeNi2.1共晶高熵合金，具有较优的综合力学性能。

鉴于此，若在 Zr基合金设计时引入共晶合金的设计理
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念，有望在不形成非晶组织的情况下，获得高强度和一定

的塑性变形能力，并且可以降低合金熔点使其具有良好

的成型能力，从而拓展其在含能结构材料中的应用。

目前，国内外已有的Zr基共晶合金体系研究中，例

如：Zr-Al-Ni、Zr-Ti-Nb等[31–32]，由于这些合金的共晶点均

处在Zr含量较低的成分范围（一般小于30wt%），在该类

合金中，Zr元素的燃烧是其释能的主要来源，较低的Zr

含量，难以满足含能结构材料的释能特性需求。根据  

Ni-Zr、Fe-Zr二元平衡相图可知，Zr与Ni、Fe存在多个Zr

含量较高的低温共晶反应点，因此，若在Zr中添加一定

量的Ni和 Fe，可获得一种具有较低熔点的新型高Zr含

量Zr-Ni-Fe合金，并且通过成分的优化和组织结构的调

控，有望实现合金力学性能与工艺性能的兼顾。但是目

前尚无有关Zr-Ni-Fe三元合金的报道，因此有必要对Zr-

Ni-Fe三元合金的组织结构及力学性能进行研究。

基于此，本工作在Pandat热力学计算的基础上，利用

真空电弧熔炼工艺制备了不同Zr含量的Zr-Ni-Fe合金，

并对其组织结构、液相生成温度和力学性能进行了研究。

2　实 验

利用 Pandat热力学计算软件绘制Zr-(Ni/Fe)伪二元

相图，然后基于相图计算结果采用DHL-1250型真空电

弧熔炼炉制备 Zr-Ni-Fe 合金。选用纯度大于 99.9% 的

Zr、Ni、Fe块状金属作为原料，按照Zr-Ni-Fe合金成分配

料，在高纯氩气保护下进行熔炼，每块合金都反复熔炼8

次，每次熔炼时间 30 s，且使用磁搅拌以确保成分均匀。

熔炼时电流在 150~200 A，熔炼完成后在水冷铜坩埚中

吸铸成型。

Zr-Ni-Fe合金的晶体结构通过Rigaku SmartLab型X

射线衍射仪（XRD）分析，扫描角度为 30º~80º，扫描速度

为 5º/min。采用TESCAN MAIA4型场发射扫描电子显

微镜（SEM）观察合金的形貌和组织结构，并利用EDAX 

Octane Elite型能谱仪（EDS）测定合金的元素组成。采用

JEOL-2100F型场发射透射电子显微镜（TEM）观察合金

的微观组织和结构。采用NETZSCH STA449C型同步热

分析仪（DSC）进行热分析，升温速率为 10 ℃/min，气氛

为氩气，流量为20 mL/min。采用WDW-100型电子万能

试验机测试合金的准静态压缩力学性能，准静态压缩试

样尺寸为4 mm×4 mm×8 mm，加载速率为0.5 mm/min，为

确保数据可靠性，取5次重复测试结果的平均值作为结果

并进行误差分析。采用分离式霍普金森压杆测试合金的

动态压缩力学性能，动态压缩试样尺寸为Φ5 mm×2 mm。

3　结果与讨论

3.1　Zr-Ni-Fe合金的设计

根据 Ni-Fe 二元相图，当 Ni 的成分接近 70wt%时，    

γ-(Ni,Fe)相的最低熔化温度为 1432 ℃[33]。因此，为简化

实验过程，本工作在设计Zr-Ni-Fe合金时采用的Ni、Fe

质量比为 7:3，在此基础上添加Zr元素。由于合金的释

能主要为Zr元素提供，为保证合金的释能水平，Zr含量

应尽可能高。图1给出了利用Pandat热力学计算软件绘

制的Ni、Fe质量比为7:3时的富Zr端的Zr-(Ni/Fe)伪二元

相图，图 1 中的 M2X_tI12、MX_oS8、Laves_C15 为 Pandat

计算软件直接输出的数据，分别代表的是 tI12 结构的  

Zr2(Ni/Fe) 相 、oS8 结 构 的 Zr(Ni/Fe) 相 、C15 结 构 的          

Zr(Ni/Fe)2相。从图中可以看出，在Zr含量为 83wt%时，

Zr与Ni、Fe间存在一个低共晶反应点（990 ℃）。合金凝

固后由FeZr3相、hcp结构的Zr相和 tI12结构的Zr2(Ni/Fe)

相组成。

3.2　Zr-Ni-Fe合金的物相组成及显微组织结构

实验利用电弧熔炼制备了Zr含量在共晶点及其附

近的 3种Zr-Ni-Fe合金（Zrx(NiFe)100−x，x=75，83，90，wt%，

文中分别简称为75Zr、83Zr、90Zr合金）。图2的XRD衍

射结果表明，Zr含量显著影响Zrx(NiFe)100−x合金的物相

组成。75Zr合金由 tI12-Zr2(Ni/Fe)相和少量的FeZr3相组

成；83Zr和 90Zr合金除以上两相外，还出现了 hcp-Zr的

衍射峰。而结合Ni-Zr、Fe-Zr二元相图与Pandat预测，推

断合金中主要存在 tI12结构的Zr2(Ni/Fe)相、hcp结构的

Zr相和少量的 FeZr3相。XRD结果表明，Pandat预测较

准确，但个别物相需要采用更精细的表征手段进行确认。

由于XRD仅表征合金物相种类，无法获取物相形貌

与分布信息。因此采用SEM结合EDS分析了Zrx(NiFe)100−x

合金微观组织，如图3所示。从图3a中可以看出，75Zr合

金呈现典型的离异共晶组织形貌，这与其成分处在亚共晶

区域和在浇铸时冷却速率较快有关，EDS结果显示合金

中3种元素分布均匀，其中深色衬度相中Zr含量较多，结

合XRD分析结果，75Zr合金主要由 tI12结构的Zr2(Ni/Fe)

相构成。进一步提高Zr含量时，合金中出现了大面积的

图1  Pandat相图软件绘制的Zr-(Ni/Fe)伪二元相图

Fig.1  Pseudo-binary phase diagram of Zr- (Ni/Fe) drawn by Pandat 

phase diagram software
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典型片层状共晶组织及颗粒状单相组织，其中片层状共

晶组织如图 3b、3c中红色椭圆标记部分所示，但 83Zr和

90Zr合金的单相组织形状与分布不同，前者分布均匀且

形状不规则，后者较散且近球形。结合EDS能谱结果和

XRD衍射图谱可知，83Zr和90Zr合金中单相组织为hcp

结构的Zr相，片层状共晶组织由 tI12结构的Zr2(Ni/Fe)相

和另一种相组成，但还需要进一步表征来确认。

为探究83Zr和90Zr合金中共晶组织结构，选取90Zr

合金的特定位置进行了TEM分析。图4a给出了90Zr合

金的 HAADF 图像和元素分布图。合金中元素分析表

明，Zr在 I、II、III区均有分布但 I、III区分布较多，而Ni、Fe

主要在 II区聚集。其中，I区中Zr含量高达98.15at%，Ni、

Fe含量极低，结合XRD和图4b的SAED斑点分析，判断

该区域为hcp结构的Zr相。另外，图4c的SAED斑点分析

表明 II区为 tI12结构的Zr2(Ni/Fe)相，与XRD结果一致，

EDS 分析显示其 Zr、Ni、Fe 含量分别为 66.22at% 、

21.95at% 、11.83at%。 III 区的 EDS 显示 Zr 含量高达

98.26%，认为是纯Zr相，根据图 4d的SAED斑点分析表

明其晶体结构为 fcc结构的Zr相，但从热力学计算相图

中并未发现 fcc结构的Zr相，这是由于合金铸锭在冷却

时发生了应力诱导相变，使Zr在凝固析出时从高温 bcc

结构转变为 fcc结构[34–35]，并且由于该相的尺寸较小，因

此在XRD上并没有测出 fcc-Zr相。通过图 4e发现物相

II与 III在界面处不完全共格，SAED斑点显示界面处晶

体结构为FeZr3，厚度为 20~25 nm，这证实了合金中存在

FeZr3相，这与XRD结果和Pandat预测一致。综上所述，

83Zr和90Zr合金中共晶组织由 tI12-Zr2(Ni/Fe)相和 fcc-Zr

相组成，并且在两相界面处存在析出的FeZr3相。

图 5为Zrx(NiFe)100−x合金在氩气吹扫条件下测试得
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图3  Zrx(NiFe)100−x合金的BSE图片和EDS面分布图

Fig.3  BSE images and EDS mappings of Zrx(NiFe)100−x alloys: (a) x=75; (b) x=83; (c) x=90
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到的DSC曲线，测试温度区间为室温至 1400 ℃。实验

发现，75Zr、83Zr 和 90Zr 合金均在 Zr2Fe 相的熔化峰

（974 ℃）附近出现吸热峰，较传统Zr合金（TL>1300 ℃）

降低约 25%，因此 3种合金实测的液相生成温度（TL）也

与Pandat热力学软件的计算结果（990 ℃）基本相符，证

实此研究的Zrx(NiFe)100−x共晶合金具有显著降低熔点的

优势，具有优异的加工成型性能。

3.3　Zr-Ni-Fe合金的力学性能

3.3.1　Zr-Ni-Fe合金的准静态压缩性能

图6a展示了Zrx(NiFe)100−x合金室温下准静态压缩工

程应力-应变曲线。75Zr合金的应力-应变曲线表现为脆

性断裂特征，合金的抗压强度和断裂应变分别为 1844± 

8 MPa、11.5%±0.5%；当Zr含量超过 83wt%时，合金出现

屈服现象，兼具一定的强度和塑性，与片层状共晶组织形

成有关。83Zr与 90Zr合金的抗压强度和断裂应变分别

达到 1352±12 MPa、14.2%±0.4%和 1263±10 MPa、17.0%

±0.3%。图 6b对比了本研究与典型Zr基非晶合金的准

静态压缩力学性能[11–16]，表明本研究设计的Zrx(NiFe)100−x

共晶合金在保证一定强度的同时提高了塑性，较典型Zr

基非晶合金的塑性提高了5~7倍，并且熔点较低，制备工

艺更为简便，实现了合金力学性能与工艺性能的兼顾。

3.3.2　Zr-Ni-Fe合金的断裂失效分析

为研究性能差别的原因，观察了Zrx(NiFe)100−x合金压

缩断口的宏观及微观形貌。图7a、7b展示了压缩试验后
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图4  Zr90(NiFe)10合金TEM分析：HAADF图像和元素分布图及物相 I、II、III标定和物相 II与物相 III界面的物相标定

Fig.4  TEM analyses of Zr90(NiFe)10 alloy: (a) HAADF image and elemental distribution maps; (b−d) phase I, II, III identification; (e−g) phase 

identification at the interface between phase II and phase III
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样品断口的宏观形貌，总体呈脆性断裂，但方式有差异。

75Zr合金试样表现为轴向劈裂，裂纹迅速蔓延，断口不

规则，碎片呈片层状，崩裂伴火花，为典型脆性断裂；而

83Zr和90Zr合金试样则为45°剪切破坏，断口平整，碎片

呈块状，表现出一定的塑性断裂特征。图 7c~7e展示了

Zrx(NiFe)100−x合金微观断口SEM照片。轴向劈裂断口呈

图5  Zrx(NiFe)100−x合金在氩气吹扫条件下的DSC曲线

Fig.5  DSC curves of Zrx(NiFe)100−x alloys under argon gas purge conditions: (a) x=75; (b) x=83; (c) x=90

图6  Zrx(NiFe)100−x合金的准静态压缩工程应力-应变曲线及本研究与典型Zr基非晶合金准静态压缩力学性能对比

Fig.6  Quasi-static compression engineering stress-engineering strain curves of Zrx(NiFe)100−x alloys (a); comparison of quasi-static compression 

mechanical properties of this work and typical Zr-based amorphous alloys (b)[11–16]
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图7  Zrx(NiFe)100‒x合金压缩断口的宏观形貌和SEM照片

Fig.7  Macroscopic morphologies (a‒b) and SEM images (c‒e) of Zrx(NiFe)100−x alloys after compression: (a, c) x=75; (b, d) x=83; (e) x=90
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现解理台阶、“河流状”和“鱼骨状”花样，为脆性解理断

裂。45°剪切破坏断口除河流花样外，还有小韧窝、撕裂

棱，为准解理断裂。

为研究具有“片层状共晶组织+hcp 单相组织”的   

Zrx(NiFe)100−x合金的塑性变形过程，通过控制准静态压缩

变形量的方式，对83Zr合金在变形过程中的组织结构变

化规律进行了表征。加载过程如图8a所示，首先将方形

准静态压缩试样的其中一个侧面磨抛成镜面，由于83Zr

合金的准静态压缩塑性变形段处于工程应变7%~14%的

范围内，因此将 3组试样分别加载至准静态压缩工程应

变为8%、10%和12%处停止加载，采用SEM观察该磨抛

面的组织结构变化，分别如图8b、8c、8d所示。从图中可

以看出合金在达到屈服强度后会在 hcp-Zr中产生微裂

纹，并且随着应变的增加，微裂纹会在hcp-Zr中延伸并增

宽，如红色圆圈所示。另外从图 8b可以看出，当裂纹延

伸到的 hcp-Zr和片层状共晶组织的界面处时，由于片层

状共晶组织为金属间化合物，强度较高，因此裂纹会在界

面处截停，此外共晶界面诱导的位错钉扎与剪切带分叉

也同样抑制了裂纹的扩展，促使Zr超过83wt%时合金断

裂模式向剪切主导转变[36–39]，同时单质 hcp-Zr颗粒也起

到第二相增强的作用，在一定程度上提高了合金的力学

性能。

3.3.3　Zr-Ni-Fe合金的动态压缩性能

为适应含能结构材料承载和毁伤的双重需求，选用

准静态压缩试验强度及塑性较高的 83Zr与 90Zr合金作

为研究对象，研究Zrx(NiFe)100−x合金的动态压缩性能。图

9为Zrx(NiFe)100−x（x=83, 90, wt%）合金在不同应变率下的

动态压缩真应力-真应变曲线。从图中可以看出， 83Zr

与 90Zr合金在动态加载下均呈现应变率硬化效应。随

着应变率从880 s−1增加到5239 s−1，83Zr合金的抗压强度

从 1739 MPa增加到 1946 MPa。且对于 90Zr合金，随着

应变率从 1414 s−1 增加到 5554 s−1，合金的抗压强度从
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图8  83Zr合金不同准静态压缩工程应变的加载示意图和SEM照片

Fig.8  Loading schematic (a) and SEM images of 83Zr alloy with different quasi-static compression engineering strains (b‒d): (b) 8%; (c) 10%; 

(d) 12%

图9  不同应变率下Zrx(NiFe)100−x合金的动态压缩真应力-真应变曲线

Fig.9  Dynamic compressive true stress-true strain curves of Zrx(NiFe)100−x alloys under different strain rates: (a) x=83; (b) x=90
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1391 MPa增加到 1669 MPa。值得注意的是，当 83Zr与

90Zr合金的应变率分别上升到 3204和 3888 s−1之后，合

金出现明显的韧脆性转变，这种现象是由于合金中力链

稳定性的丧失和裂纹的快速扩展而造成的[40]。

4　结 论

1）当Zr含量提升至83wt%及以上时，合金凝固组织

由片层状共晶结构（tI12-Zr2(Ni/Fe)/fcc-Zr）与hcp-Zr大颗

粒相构成，其共晶结构中的两相界面处形成了宽度约

20~25 nm的FeZr3过渡相。

2）合金液相形成温度（TL）显著降低至 974 ℃左右，

较传统Zr合金（TL>1300 ℃）降低约25%。

3）83Zr 与 90Zr 合金的准静态抗压强度分别达到

1352±12 与 1263±10 MPa，断裂应变分别为 14.2%±0.4%

与 17.0%±0.3%，在维持高强度水平的同时，断裂应变较

Zr基非晶合金有了大幅提升。

4）断口形貌与微观变形机制分析证实，共晶界面通

过位错钉扎效应与剪切带分叉调控，可有效抑制裂纹扩

展路径，促使合金在Zr含量提升时断裂模式由低Zr含量

合金的典型脆性解理断裂演变为以45°剪切断裂为主导

的韧性失效模式。

5）在动态压缩下，83Zr与90Zr合金均呈现应变率硬

化效应，当应变率超过临界值时，合金均发生韧脆性转

变，这与合金中力链稳定性丧失及裂纹快速扩展密切

相关。
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Synergistic Optimization of Microstructure and Mechanical Properties 

of Zr-based Eutectic Alloy

Chen Lihe, Wang Rui, Yao Xinwei, Hai Nuo, Gao Yinghong, Zhang Zhouran, Li Shun

(College of Aerospace Science and Engineering, National University of Defense Technology, Changsha 410073, China)

Abstract: Based on eutectic alloy design strategies combined with Pandat thermodynamic calculations, Zrx(NiFe)100−x (x=75, 83, 90, wt%) alloy 

systems were designed and prepared. Furthermore, the intrinsic correlation mechanism between the microstructure and mechanical properties of 

the alloys was investigated. Results show that at Zr concentrations of 83wt% and above, the alloys exhibit a distinctive lamellar eutectic 

microstructure (tI12-Zr2(Ni/Fe)/fcc-Zr) coexisting with hcp-Zr, featuring nanoscale FeZr3 interphase precipitates at eutectic interfaces. Notably, the 

liquidus formation temperature exhibits a substantial reduction to approximately 974 ℃ . The Zr83(NiFe)17 and Zr90(NiFe)10 alloys exhibit 

compressive strengths of 1352±12 and 1263±10 MPa with corresponding fracture strains of 14.2%±0.4% and 17.0%±0.3%, respectively. These 

values represent a significant enhancement in fracture strain compared to conventional Zr-based amorphous alloys while maintaining comparable 

strength properties. Fractographic analysis reveals that dislocation pinning and shear band bifurcation phenomena induced by eutectic interfaces 

effectively impede crack propagation, facilitating a transition in fracture mode from brittle cleavage to 45° shear-dominated failure with increasing 

Zr content. Under dynamic compression, both Zr83(NiFe)17 and Zr90(NiFe)10 alloys exhibit a strain rate hardening effect, and when the strain rate 

exceeds a critical value, the alloys undergo a ductile-to-brittle transition.

Key words: Zr-based alloys; eutectic alloys; liquidus formation temperature; microstructure; mechanical properties
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