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摘  要：B2-CuZr 相增强非晶合金因增强相特殊的“相变诱导塑性”而表现出优于传统增强相的综合力学性能，成为

近年来材料领域的研究热点之一。然而原位自生 B2-CuZr 相的含量、尺寸及其分布难以调控，且铸造过程中易发生共

析分解，限制了此类材料的应用范围。通过铸造工艺控制、合金成分调控及后处理等方法可有效解决上述问题。本文

将对 B2-CuZr 相增强非晶复合材料的组织特点、增强机制及复合组织调控方法等方面进行综述，并对其未来发展进行

简要展望。  
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非晶合金由于具有长程无序、短程有序的特殊原

子排布，表现出优于晶态材料的高强度、大弹性极限、

高硬度等特点，在航空航天、军工武器等领域有着广

泛的应用前景[1-3]。然而，大多数非晶合金的室温脆性

制约了其应用。非晶合金依靠局部原子团簇剪切转变

区的剪切流变进行形变。随着外加应力增大，剪切转变

区数量增加且彼此相连，形成一条数十纳米宽的局域剪

切带并伴随着温度升高及软化，导致其快速失稳[4]。研

究表明，通过原位自生或直接添加的方法可在非晶合

金基体中引入第二相，形成非晶复合结构，有效改善

非晶合金的室温塑性[5-6]。通过调控第二相的结构、尺

寸、体积分数和分布等，使得基体中的韧性第二相有

效阻碍单一剪切带的快速扩展，使剪切带发生分枝、

增殖等行为，形成多重剪切带（如图 1 所示），降低局

域剪切流变程度，极大地提高了非晶合金的室温塑韧

性[7]。然而，非晶复合材料的室温塑性虽有一定提高，

但依然表现出加工软化特征，无法满足实际工程需要。 
基于上述问题，Pauly[8]和 Wu[9]等提出了非晶复合

材料的“TRIP”（Transformation-Induced Plasticity）效

应，即向非晶基体中引入 B2 相（奥氏体相），其在形

变过程中可发生应力诱发马氏体相变，从而使得复合

材料不仅具有优异的室温塑性变形能力，而且表现出

明显的加工硬化行为[10-12]。在现有的 B2 相增强非晶

复合体系中，CuZr 基非晶合金相较于 ZrCo 基、TiCu
基非晶合金能够较易形成 B2 相，基体非晶形成能力

强，更易制备成大尺寸非晶复合材料，因此 B2 相增

强 CuZr 基非晶复合材料引起了学者的广泛关注[13-16]。 
然而，CuZr 基非晶基体中析出的 B2-CuZr 相在凝

固过程中的稳定性不足，易在凝固过程中分解为其他

金属间化合物，或由残余热应力诱发部分马氏体转变。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 1  非晶合金及 B2-CuZr 相增强非晶复合材料中剪切带扩展

示意图 

Fig.1  Schematic diagrams of shear band propagation in 

amorphous alloy (a) and B2-CuZr (b) reinforced 

amorphous alloy matrix composites[7] 
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虽然通过元素微添加可提高 B2 相的稳定性，但不同

元素种类及添加量的作用不同，其中规律比较复杂[17]。

此外，B2-CuZr 相析出与生长过程较难控制，难以细

化以进一步提高复合材料的机械性能。最后，B2-CuZr
相在应力作用下的变形机制尚未完全明确。本文将围

绕 CuZr 非晶合金中 B2-CuZr 相的引入，复合材料成

分－工艺－组织之间的关系，B2-CuZr 相的调控方法

及变形机制进行简单综述与展望。 

1  B2-CuZr 相增强非晶复合材料设计判据 

根据 Zr-Cu 二元相图，在低于 988 K 的温度下，

高温奥氏体 B2-CuZr 相会发生共析分解反应，生成稳

定的 Cu10Zr7 和 CuZr2。因此，B2-CuZr 相是一种高温

亚稳相，只能在共析分解起始温度(Tf)以上稳定存在。

因此，如何将 B2-CuZr 相保存至室温，制备得到

B2-CuZr 增强非晶复合材料制备是首先需要解决的一

个关键问题。 
图 2 为 Zr-Cu 合金的连续冷却转变（CCT）示意

图[18]。在较高的冷速下（高于非晶临界冷却速率 Rc），

体系可完全形成非晶结构。因此，非晶临界冷却速率

(Rc)反应了材料的非晶形成能力：Rc 越小，体系非晶

形成能力越大。RB2（B2 相的临界冷却速率）则是

B2-CuZr 不 发 生 马 氏 体 转 变 （ martensitic 
transformation，MT）的临界冷速，其大小反映了

B2-CuZr 的稳定性。同时，体系的共析分解起始温度

(Tf)也与 B2-CuZr 相的稳定性有关，较高的 Tf 表示析

出 B2-CuZr 相的稳定性降低，需要较高的冷速才能避

免发生马氏体相变。从图 2 可以看出，通过成分及冷

速的调控，是可以获得单一 B2-CuZr 相增强非晶复合

材料的。冷速一定的条件下，需要合金体系具有较低

的 Rc（易于析出第二相）和较低的 RB2 或较低的 Tf（B2
相易于形成且不易分解），但为了提高复合材料的尺

寸，又需要合金体系的 Rc 较低，同时材料成分对于非

晶形成能力和 B2-CuZr 相稳定性的影响十分复杂。 
为进一步说明热力学和动力学的协调关系，前期

研究根据非晶体系的特征温度（玻璃化转变温度 Tg、

初始结晶温度 Tx、共析分解起始温度 Tf、液相线温度

Tl 等）提出了一系列参数来反映 ZrCu 基非晶合金的非

晶形成能力及 B2 相的稳定性。例如，一般较大的过冷

液相区（ΔTx=Tx-Tg）代表体系非晶形成能力越高，而

较宽的马氏体相变温度范围（马氏体相变起始温度与结

束温度之间的差值）则代表着 B2-CuZr 相稳定性越低。 
近年来，Song[ 1 9 ]等人提出了一个新的参数 K

（K=Tf/Tl）来表征 B2-CuZr 相的稳定性，其中 Tf 和

Tl 分别是加热过程中马氏体相变的最终温度及合金的 

 
 
 
 

 
 
 
 
 
 
 
 

图 2  Zr-Cu 合金在冷却过程中的连续冷却转变(CCT)示意图 

Fig.2  CCT curves of Zr-Cu alloy during solidification[18] 

 

液相线温度。他们认为 B2-CuZr 相的形成是在温度低

于 Tl 时与合金液相竞争，在当温度低于 Tf 时与共析化

合物竞争。根据上述理论，CuZr 基非晶合金可分为三

组：K 值低于 0.7，可制备得到尺寸较小的非晶复合材

料或全结晶合金；K 值在 0.7~0.94 之间，可制备出中

等尺寸的非晶复合材料；K 值大于 0.94，可制备得到

同时含有 B2-CuZr 相和马氏体板条的非晶复合材料。 

2  B2-CuZr 相的增强机制 

B2 相具有 2 方面的增强机制[4]：一方面，基体中

的剪切带不能穿透柔软且有延展性的 B2 相，因此可

阻碍基体主剪切带快速扩展。同时，基体和 B2 相之

间的界面提供了潜在的剪切带萌生位点，造成剪切带

在界面处增殖。此外，传播方向的改变使得二次剪切

带与主剪切带相交，造成剪切带间的交互作用，形成

多重剪切带；另一方面，变形过程中的应力诱发马氏

体相变提高了其加工硬化能力，相变过程释放了界面

处的应力集中，延缓了自由体积的累积，造成剪切带

扩展受阻，进一步提高材料的塑性变形能力。 
含 B2 相的 CuZr 基非晶复合材料的变形在宏观

上可分为弹性变形和塑性变形阶段，对应于微观上

的非晶基体形变及 B2 相的形变与相变 [20-21]，如图 3
所示，具体可描述为：（1）当样品受到外载荷时，

基体与 B2 相同时发生弹性变形；（2）随着载荷的增

加，超过 B2 相的弹性极限，B2 相开始塑性变形，

而弹性极限更高的非晶基体仍处于弹性变形阶段，

称为过渡变形阶段；（3）当外加应力超过非晶基体

的弹性极限时，基体剪切带萌生，发生塑性变形 ; 
（4）外加应力超过宏观屈服应力后，复合材料进入

塑性变形，直到被破坏。  
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图 3  B2 相增强非晶复合材料的形变过程示意图 

Fig.3  Schematic diagrams of the deformation process of B2 

phase reinforced amorphous alloy matrix composites[21]:   

(a) amorphous alloy matrix composites containing B2 

phase; (b) evolution of amorphous matrix and B2 phase 

during various deformation stage 

 

铜模铸造是 B2-CuZr 相增强块体非晶复合材料的

主要制备方法，铸模的“模壁冷却效应”使试样截面内

存在较大的冷速差异，导致 B2-CuZr 相无法在截面内

均匀形核生长，极易团聚形成大块 B2-CuZr 相。一般

来说，试样表层冷速大易形成非晶，中心部位冷速小

会大面积析出 B2-CuZr。随着试样截面的增大，内部

冷速非均匀性提高，B2-CuZr 相的分布均匀性更差。

总之，因铜模铸造过程中冷速的不可控性，造成析出

的 B2-CuZr 相分布不均、尺寸粗大限制了原位自生

B2-CuZr 相增强非晶复合材料的力学性能提高[22]。 
如图 4 所示，基于有限元模拟结果表明，B2 相分

布不均匀时基体中仅形成主剪切带，表现出典型局域

化剪切流变特征；而当 B2 相均匀分布时，应变场分

布更加均匀，剪切带相互作用并发生增殖行为，最终

有利于多重剪切带的形成，进一步提高复合材料的室

温塑性[23-24]。Wu[24]等人也发现小尺寸 B2 相弥散分布

时，基体剪切带的自由行程变短，有利于剪切带与 B2
相间的相互作用。虽然可通过合金成分调控（降低 B2
相析出量）来促进小尺寸 B2 相的弥散分布，但 B2 相

含量降低又牺牲了材料的力学性能。因此，需开展高

B2 相含量下 B2 相尺寸及分布状态的调控优化研究。 
上述研究发现，减小 B2 相尺寸并促进其分散均

匀性，能够使复合材料表现出从单一剪切带的局部变

形到均匀变形的转变。同时，B2 相的排列方式也会对复

合材料的剪切机制和力学性能造成影响。李卫卫等[25]

人通过分子动力学模拟研究了不同尺寸 B2 相对齐排

列和交叉排列时，Cu64Zr36 非晶力学性能的演化规律。

如图 5 所示，对于尺寸较小的 B2 相模型，力学性能 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

  
 
 
 

图 4  B2相含量相同但尺寸与分布不同时的复合材料有限元分

析模型及拉伸应变 4%时复合材料内部应变场分布状态  

Fig.4  Finite element analysis models of B2 phase reinforced 

amorphous alloy matrix composites with the same volume 

fraction of B2 phase and different sizes and distributions (a, c); 

stress distributions at the tensile strain of 4% (b, d)[24] 

 

没有因不同的 B2 相排列方式而表现出明显的差异，

这是由于 B2 相尺寸较小，对剪切带的萌生和扩展不

会产生很大影响。而随着 B2 相尺寸的增大，相对于

交叉排列(AB)的复合材料模型而言，对齐排列(AA)
的模型更容易造成局部应力集中，从而得到更高的极

限应力，但同时由于其排列方式限制了剪切变形区

域，使得塑性较差。 
B2-CuZr 相的增强效果与增强相的体积含量、平

均尺寸以及排列方式都息息相关，实际上 B2-CuZr 相
增强非晶复合材料的变形机制十分复杂。例如，变形

过程中的弹性能与经由孪晶界、相界等缺陷移动造成

的能量耗散都很难估算，目前无论通过试验测试还是

建立复合模型进行模拟，都难以完整清晰地解释 

a 

b a b 

c d 
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图 5  Cu64Zr36 金属玻璃的建模模型，B2 相交叉排列(AB)复合材料的原子模型图，B2 相对齐排列(AA)双相复合材料的原子模型图

及具有不同尺寸 AA 排列 B2 相复合材料在不同应变下的原子剪切应变图及具有不同尺寸 AB 排列 B2 相复合材料在不同应

变下的原子剪切应变图 

Fig.5  Atomic models of Cu64Zr36 metallic glass (a); atomic model diagram of composite materials with cross arrangement (AB) (b); 

atomic model diagram of composite materials with orthogonal arrangement (AA) (c); atomic shear strain diagrams of the AA-B2 

phase composites with different nanocrystalline distributions at different strains (d-f); atomic shear strain diagrams of the AB-B2 

phase composites with different nanocrystalline distributions at different strains (g-i)[25] 

 
B2-CuZr相增强非晶复合材料的变形机制。因此需要

通过更多更深入的创新性手段来揭示变形过程中的组

织微结构变化，建立更加准确的本构关系及复合材料

模型，通过试验检测与仿真模拟相结合的方式揭示

B2-CuZr相增强非晶复合材料的变形机制。 

3  B2-CuZr 相增强非晶复合材料的组织

调控手段 

3.1  熔炼工艺及样品尺寸 
由于含有 B2 相的 CuZr 基非晶合金的玻璃形成能
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力、B2 相稳定性与凝固过程息息相关，因此材料的冷却

速率、熔炼工艺等会显著影响复合材料的组织与性能。 
铜模喷铸制备棒状非晶复合材料的过程中，棒材

冷却速率可近似表示为[26-27]： 
Ṫ=10/R2                                 (1) 

其中，Ṫ指冷却速度，单位为 K/s；R 表示样品半径，

单位为 cm。随着冷速的降低，即样品尺寸增大，复合

材料显微组织演变可归纳为：单一非晶相→非晶基体

+B2-CuZr→B2-CuZr+共析化合物→共析化合物 [28]。

Wu 等人[9]还报道了另一种微观结构演变路线：单一非

晶相→非晶基体 +B2-CuZr→非晶基体 +B2-CuZr+ 
ZrAl2。从上述组织演变规律可知，B2-CuZr 相的共析

分解往往发生在较低冷却速率情况下。 
B2-CuZr 相增强非晶复合材料的微观结构与熔化

工艺也密切相关，即熔化电流（熔化温度）越低，复

合组织中非晶基体的体积分数越高。例如，对于

Cu46Zr46Ag8（原子比）非晶合金而言，在 80 A 的电弧

电流下，可制备得到单一非晶材料，而在 150 A 的电

弧电流下，则会形成 B2 相体积分数为 73%的非晶复

合材料[29]。类似地，对于 Zr47.5Cu47.5Al5（原子比）非

晶合金而言，较低熔化电流下可获得完全非晶态组织，

而随着熔化电流的增加，凝固过程中晶化相会析出[30]。

Liu 等人[31]通过增加铜模吸铸前母合金的熔炼次数成

功细化 B2 相尺寸并使其分布更加均匀，进一步提高

了材料的力学性能。他们发现，随着熔炼次数增多，

熔体中氧化物及氮化物含量，促进了 B2 相的异质形

核，有利于 B2 相的弥散分布。 
3.2  合金成分 

合金成分是影响非晶合金基体玻璃形成能力及析

出相种类、体积含量等的重要因素。前期研究总结出

不同元素对 B2-CuZr 相增强非晶复合材料的影响规

律，优化 B2 相的体积分数及分布状态[5, 15, 32-34]。研究

表明，添加少量 Ag、Zn、Ni 和 Be 等元素会提升体系

的玻璃形成能力，提高非晶合金的临界尺寸，而 Co、
Hf 等 元 素 则 会 损 耗 体 系 的 玻 璃 形 成 能 力 。

(Cu0.5Zr0.5)100-xAgx(x=0~10，at%)非晶复合体系会随着

Ag 含量的升高，其临界冷却速率从 9.74 K/s 降低到

0.81 K/s，其中 Cu45Zr45Ag10 的临界直径能够达到 6 
mm[35-36]。而对于 Co 掺杂(Cu0.5Zr0.5)100-xCox(x=2, 4, 5, 15)
体系，玻璃形成能力会随着 Co 含量的升高而降低[36]，

掺杂 Hf[37]和 Ni[38]时也发现了类似的现象。同时，不

同掺杂元素对体系 B2 相的热稳定性也会产生影响。

如图 6 所示，掺杂不同元素对于增强相的马氏体相变

起始温度（Ms）与奥氏体相变起始温度（As）会产生

不同影响。其中，Zr-Cu-Al 体系因具有较大的玻璃形

成能力及和较低的 B2 相变温度，能够制备出尺寸较大

的非晶复合材料，具有十分广阔的应用前景[9,18,34,39-42]。

然而，由于喷铸过程中的截面冷速差异，B2 相易分解

为其他金属化合物或由热应力诱发发生马氏体转变。

为进一步提高此体系的临界尺寸及 B2 相稳定性，学

者们在 Zr-Cu-Al 体系基础上，通过添加不同元素来提

高 B2 相稳定性，获得仅含有非晶基体和 B2-CuZr 增

强相，无其他杂质相的复合组织。表 1 列出了在 Zr-Cu
和 Zr-Cu-Al体系基础上量添加不同元素种类及含量时

体系热学性能的具体数据[43-47]。 
通过实验方法来研究合金成分对体系非晶形成能

力和 B2 相稳定性的影响，往往周期长、成本高，且

易受设备差异干扰。相比之下，基于分子动力学和热

力学的成分设计能够快速确定具有较高玻璃形成能力

的合金成分区间。其原理是利用晶体熔化焓（ΔHm）、

晶体熔化熵（ΔSm）、晶体熔点（Tm）等参数计算与非

晶形成能力呈负相关的晶化热力学驱动力，选取驱动

力低的成分体系，抑制晶化相的结晶析出，从而得到

大尺寸非晶合金。如图 7 所示，Jiang 等人[48]通过计算

Cu-Zr-Al-Sn 体系中每种二元共晶的热力学驱动力来 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 6  不同元素微添加对锆铜基非晶合金体系 Ms 和 As 的影响 

Fig.6  Effects of micro-alloying of different elements and 

contents on Ms (a) and As (b) temperatures[9,18,34,39-42]
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表 1  元素微添加对玻璃转变温度(Tg)，初始结晶温度(Tx)，过冷液相区间(ΔTx=Tx-Tg)，约化玻璃转变温度(Trg=Tg/Tl)和 γ系数 

(γ=Tx/(Tg+Tl))的影响 

Table 1  Effects of micro-alloying on glass transition temperature (Tg), onset crystallization temperature (Tx), supercooled liquid region 

(ΔTx=Tx-Tg), reduced glass transition temperature (Trg=Tg/Tl) and γ parameter (γ=Tx/(Tg+Tl) [43-47] 

Alloy Tg/K Tx/K ΔTx/K Trg γ Ref. 

Cu50Zr50 665 712 47 0.543 0.377 [43] 

Cu45Zr50Co5 676 712 35 0.507 0.355 [43] 

Cu42.5Zr50Co10 687 728 41 0.485 0.349 [43] 

Cu30Zr50Co20 690 717 27 0.595 0.327 [43] 

Cu49.25Zr49.25Zn1.5 671 711 40 0.505 0.354 [44] 

Cu48.75Zr48.75Zn2.5 673 721 48 0.506 0.359 [44] 

Cu47.75Zr47.75Zn4.5 674 724 50 0.513 0.361 [44] 

Cu49Zr49Ag2 675 721 46 0.577 0.382 [45] 

Cu47Zr47Ag6 678 729 51 0.571 0.393 [45] 

Cu46Zr46Ag8 670 735 65 0.597 0.399 [46] 

Cu45Zr45Ag10 683 737 54 - 0.403 [46] 

Cu48Zr48Al4 410 470 60 0.573 0.396 [47] 

Cu45Zr48Al4Ga3 430 490 60 0.599 0.406 [47] 

Cu40Zr48Al4Ag8 411 483 72 0.606 0.417 [47] 

Cu46.5Zr48Al4Nb1.5 414 471 57 0.582 0.398 [47] 

Cu47.5Zr48Al4Ni0.5 415 470 55 0.577 0.395 [47] 

Cu47.5Zr48Al4V0.5 422 474 52 0.583 0.396 [47] 

Cu47.7Zr48Al4Co0.3 417 471 54 0.577 0.395 [47] 

Cu47.5Zr48Al4Cr0.5 416 471 55 0.577 0.395 [47] 

Cu47.5Zr48Al4Fe0.5 419 470 51 0.580 0.394 [47] 

 

评估结晶相的析出能力，并由此确定初始混合比，构

建合金体系中竞争结晶相之间的析出平衡，在此基础

上微调混合系数，得到了晶化热力学驱动力最低的合

金成分，开发出临界尺寸为 7 mm 的 Cu47.3Zr45.8- 

Al6.4Sn0.5(at%)，并在试验中得到验证。 
3.3  异质形核 

由于 B2 相是在凝固过程中原位析出，因此引入

B2 相的异质形核基底将促进 B2 相的非均匀形核，细

化其尺寸，并使其分布更加均匀化。前期研究中，基

于在 Cu-Zr-Al 体系中微添加 Nb 元素[49-50]，发现体系

保持高强度的同时，塑性能够达到 8%，且发生明显

的加工硬化行为。研究发现，由于 Nb 的晶体结构是

bcc 结构，晶格参数 a=0.33004 nm，接近 B2-CuZr 相
的晶格参数（a=0.32562 nm），并且 Nb 具有较高的熔

点（2477 ℃），在凝固过程中会优先析出、充当 B2-CuZr
相的异质形核基底，促进 B2 相的均匀析出（如图 8
所示），提高 B2 相增强非晶复合材料的室温塑性变形

能力。此外，富 Nb 相的剪切模量和泊松比分别为 38 GPa
和 0.4，与基体接近，因此 Nb 的添加在提升塑性的同

时不会牺牲材料的强度[51]。 
受上述研究启发，后续学者们又陆续研究了其他

难熔元素，如 Ta 和 W，对于 B2 相弥散分布的促进作

用[52-56]。Song[57]等研究了 TaW 颗粒的形态，如尺寸、

形状、体积分数等，发现加入 2~20 µm TaW 颗粒后合

金由非晶基体、大量 B2-CuZr、TaW 相及少量马氏体

相组成，而加入 70~500 µm 的 TaW 颗粒后合金由少量

非晶基体与大量结晶相组成，包括 B2-CuZr、马氏体

CuZr 相及其他共析化合物相。上述结果说明较大的高

熔点颗粒会促进 B2-CuZr 相的形成并加剧其共析分解

反应。因此，孕育处理需引入大量的弥散型异质形核

基底，来抑制 B2-CuZr 相的共析分解。另外，异质形

核基底引入方式有原位自生或直接添加 2 种，其中由

原位自生方法得到的异质形核基底与 B2-CuZr 间不存

在氧化物层或界面层，且更容易大量引入并均匀分布， 
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图 7  Cu-Zr-Al-Sn 合金体系中各组成元素的混合热关系示意图、合金熔体中可能生成的团簇结构示意图、二元共晶之间的竞争示意图；

及共晶点平衡混合相的热力学驱动力计算  

Fig.7  Schematic diagrams of the relationship of mixing heat among constituent elements in the Cu-Zr-Al-Sn alloy system (a), the possible cluster 

structures in the alloy melt (b), and the competition between binary eutectics (c); the calculation results of thermodynamic driving force of 

equilibrium mixture phase at the eutectic point (d)[48] 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 8  Cu44.3Zr48Al4Nb3.7 非晶复合材料的 SEM 照片 

Fig.8  SEM image of Cu44.3Zr48Al4Nb3.7(at%) amorphous alloy 

matrix composites[50] 

 

可显著提升复合材料的力学性能[58]，但是原位自生方

法工艺设计困难，需要学者们进一步研究。 
3.4  非晶后处理法 

虽然利用元素微添加、熔炼工艺调控、孕育处理

等方法，可制备得到不同的 B2 相增强非晶复合材料。

然而，上述方法仍有以下不足：（1）难以确保 B2-CuZr

相的均匀分布；(2) 难以彻底避免其他脆性共晶化合

物的生成。 
非晶后续退火热处理过程中，退火温度和保温时

间对样品微观结构起着至关重要的作用[59]。通常，退

火温度位于玻璃化转变温度（Tg) 和初始结晶温度(Tx)
之间，即所谓的过冷液相区间。退火保温时间则需根

据合金种类及退火温度来确定。一般情况下，结构不

均匀度更高的非晶基体需要更长的退火时间与更高的

退火温度。根据二元 Zr-Cu 相图，在退火温度低于 988 K
时，B2-CuZr 不会优先从非晶基体中析出[60]，而是优

先析出 Cu10Zr7 和 CuZr2 等化合物[61]。Zhou 等人[62]将

非晶态（Cu0.43Zr0.48Al0.09)98Y2 分别加热到 726、746 和

938 K，发现 CuZr2 在低温退火时优先析出，而高温退

火时会形成 B2-CuZr 相。对 Cu50Zr50
[60]、Cu50Zr50-xTix

[63]

和(Cu0.5Zr0.5)100-xAgx
[32]进行退火处理发现，Cu10Zr7 和

CuZr2 等化合物在结晶开始时首先析出，随着保温时

间的延长，其体积分数逐渐升高。而随着退火温度的

升高，在高于共晶点的退火温度下，析出相开始转变

为 B2 相[60, 63]。由上述结果可知，B2-CuZr 相易在高

温区析出，而平衡相易在低温区析出。常规退火处理

的升温速率较低，不可避免地要经过低温相区，因此
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a b c

(Ceramic jaws) 

常规退火方法难以得到单一 B2-CuZr 相增强的非晶复

合材料。 
为了克服上述常规退火时升温速率较低的缺点，

研究者引入了快速退火方法来制造仅含有 B2-CuZr 相
的非晶复合材料[64]，并提出了一系列工艺优化方案。

快速退火方法根据热源分为快速电流加热和快速感应

加热，其装置示意图如图 9 所示[65-66]。利用电流或电

磁场对样品进行快速加热，然后迅速关闭电流，快速

冷却保留析出的 B2-CuZr 相。快速退火的优势在于加

热手段采用可控频率与大小的电流，加热速率得到极

大提高，能够有效抑制低温平衡相的析出，得到仅含

有 B2-CuZr 相的非晶复合材料。快速退火时样品最终

组织与电流密度及作用时间密切相关。Kosiba 等人[65]

通过快速感应加热处理后发现 ZrCu 基非晶复合材料

的机械性能得到了极大提高。Okulov 等人 [64] 对

Zr47.5Cu47.5Al5 非晶条带进行快速电流加热处理时通过

改变电流大小和作用时间，发现在一定的工艺条件下

可得到由 B2-CuZr 和少量的 Cu10Zr7 相（约 4%, 体积

分数）组成的完全晶化组织；而在另一条件下能够制

备出仅含尺寸为(5±2) μm、体积分数为 33%的 B2-CuZr
相增强非晶复合材料。热处理后的样品加工硬化和拉

伸延展性显著提高。由此可见，在快速电流加热退火

过程中，合金状态与电流密度和作用时间密切相关，

需要对此进行深入研究。 
对于仅需表面性能得到提高的服役要求，可通过

表面激光处理细化复合组织，提升力学性能。通过严

格控制表面激光处理的工作电压、脉冲宽度和光束扫

描速度等参数，可在非晶基体中引入 B2 相[67]。Wu 等

人[68]对 Cu46.5Zr47.5Al5Co1 非晶棒在 220 V 的工作电压

下进行表面激光处理，使用的激光扫描速度、脉冲宽

度和直径分别为 200 mm/min、1 ms 和 1 mm，成功在

非晶基体中引入了体积分数为 5%的微 /纳米级球形

B2-CuZr 相。B2 相主要分布在热源集中的 120~160 µm
深度的表层中，同时在其周围 40 µm 宽的热影响区内不 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 9  快速退火试验装置示意图 

Fig.9  Schematic diagrams of rapid annealing instrument (a); appearances of rapid current heating and annealing (b) and rapid induction  

heating and annealing (c) [65-66] 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 10  退火 Zr-Cu-Al-Co 非晶复合材料的组织结构 

Fig.10  Microstructures of annealed Zr-Cu-Al-Co amorphous 

alloy matrix composites[68] 

同程度地析出了纳米晶（如图 10 所示）[68]。Cheng
等人[69]分别以 65、100 和 150 mm/min 的光束扫描速

度 处 理 Cu45.75Zr46.75Al6.5Co1.0 非 晶 板 材 ， 发 现 在        
65 mm/min 时，B2-CuZr 相可从基体中析出，而在 100
和 150 mm/min 时，没有观察到 B2-CuZr 相。Fornell
等人[70]以 3 种不同强度电流 28.5、29 和 30 A 处理

Zr47.5Cu47.5Al5 棒材时发现在 29 A 下处理得到的复合

材料中只有 B2- CuZr 相，而在 30 A 时还有出现

Al2O3 和 ZrO。可见，激光熔化处理时复合材料的微

观结构对激光参数非常敏感。  

4  结果与展望 

B2-CuZr 相增强非晶复合材料中，B2 相易分解为

其他金属化合物，或由热应力诱发发生马氏体转变，

10 µm 

100 µm

B2 CuZr 

Am. 

Am. 

B2 CuZr 
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同时样品截面的冷速分布又会造成 B2 相尺寸粗大、

分布不均，极大限制了 B2-CuZr 相增强非晶复合材料

的应用。研究者提出一系列方法来调控 B2-CuZr 相的

含量、分布、尺寸及稳定性，主要总结为以下几点： 
1）通过控制熔炼工艺参数（电流大小、熔炼次数、

样品尺寸）等调控复合组织，可得到一定尺寸的

B2-CuZr 相增强非晶复合材料产品，但受“模壁冷却效

应”影响，B2-CuZr 相不能实现均匀分布。 
2）通过调整合金成分改善非晶形成能力，能够降

低 B2 相析出量来促进小尺寸 B2 相的弥散分布，但是

B2 相含量降低又牺牲了材料的力学性能，而且合金成

分对于体系的非晶形成能力和 B2-CuZr 相稳定性的影

响十分复杂，基于分子动力学和热力学的成分设计方

法能够快速确定目标成分区间，大大提升研究效率。 
3）异质形核方法通过高熔点形核剂在凝固过程中

优先析出、充当 B2-CuZr 相的异质形核基底，促进 B2
相的均匀析出，能够在保证强度的同时有效提高 B2
相增强非晶复合材料的室温塑性变形能力, 但是体积

较大的形核剂会加剧 B2-CuZr 相的共析分解反应，未

来需要设计原位自生方法来引入大量的弥散型异质形

核基底。 
4）将快速退火、表面激光处理等后处理技术应用

于非晶合金，能够有效控制 B2-CuZr 相的含量和分布，

克服了“模壁冷却效应”的影响。但是受设备性能参数

和工艺成熟水平限制，仍然难以避免会生成少量其他

晶化相。 
B2-CuZr 相增强非晶复合材料的未来发展方向主

要在两方面：一方面在于继续优化合金成分，以模拟

与实验相结合的方式，开发具有更高非晶形成能力和

B2 相稳定性的新型非晶成分体系；另一方面在于开发

更加有效的非晶合金后处理技术，包括先进设备的开

发和工艺参数的优化。 
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Research Progress on Microstructural Optimization of B2-CuZr Phase Reinforced 
Amorphous Alloy Matrix Composites 

 
Zhang Zhen1, Lü Shulin1, Wu Shusen1, Guo Wei1,2,3 

(1. State Key Laboratory of Material Processing and Die & Mould Technology, School of Materials Science and Engineering, Huazhong 

University of Science and Technology, Wuhan 430074, China) 

(2. State Key Laboratory of Advanced Design and Manufacturing for Vehicle Body, Hunan University, Changsha 410082, China) 

(3. Research Institute of Huazhong University of Science and Technology in Shenzhen, Shenzhen 518057, China) 

 

Abstract: B2-CuZr phase reinforced amorphous matrix composites usually show better mechanical properties than those with conventional 

reinforcement phases due to their unique “transformation-induced plasticity” phenomenon. However, the volume fraction, size and distribution 

of in-situ B2-CuZr phase are difficult to control, and B2-CuZr tends to suffer eutectoid decomposition, which restricts the widespread 

application of these materials. The microstructural optimization can be realized via tailoring the casting parameter, composition and after 

treatment. The present paper gave a review on the microstructural characterization, reinforcement mechanism and microstructural tailoring 

methods of B2-CuZr phase reinforced amorphous matrix composites. 

Key words: amorphous alloy matrix composites; in-situ B2-CuZr phase; microstructural optimization; mechanical property 
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