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非晶态材料及其制备化学†

胡壮麒

(中国科学院金属研究所)

非晶材料是亚稳材料中的一个重要分支。传统的固体物理实际上是指晶体物理，而

往往又是平衡态，原子的排列是长程序的周期性排列。近年来远离平衡态的亚稳材料已

成为最活跃的领域之一，一是不少新的制备技术，大大扩展了获得各种亚稳材料的手段；

二是世界高科技的发展，要求各种各样具有特异性能的新材料来满足其需要；三是理论

领域的深入研究，使科技人员对非晶的认识和对非平衡态的理解又进一步，指导和推动

了非晶材料的研究。

本章将简单扼要地把非晶的结构、形成规律、制备技术和某些应用作一概述。

1 非晶的结构

晶体和非晶体都是真实的固体，它们都具有固态的基本属性。基本的区别在于它们

在微观的原子尺度结构上有不同。在晶体中原子的平衡位置为一个平移的周期阵列，具

有长期有序。相反在非晶态固体中没有长程序，原子的排列是极其无序的，见图 1。因

此非晶态固体这个术语适用于原子排列没有周期性的任何固体。另一个术语“金属玻璃”

实际上是非晶态固体的同义词。
 

(a)                          (b)                          (c) 

图 1 在晶体、非晶体和气体中原子排列的示意图

(a) 晶体; (b) 非晶体; (c) 气体

† 本文原载于《无机合成与制备化学》, 2001, 456~522。
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1.1 非晶的形态学

图 2表示气态金属最后成为固态的途径。在降温过程中，气态原子在沸腾温度 Tb

凝结为液态，在冷却过程中液体的体积以连续的方式减小，光滑的 V(T)曲线的斜率为液

体的热膨胀系数。当温度低到熔点 Tf时，发生液体到固体的转变(液态氦除外)，固体的

特征之一为斜率较小的 V(T)曲线，液体到晶体的转变可由晶体体积的突然收缩和 V(T)
曲线上的不连续性来标明。但是如果冷却速率足够快，使液体一直保持到较低的玻璃转

变温度 Tg，出现了第二种固化现象，由液体直接转变成非晶体，这里不存在体积变化的

不连续性。大量实验证明玻璃化转变温度与冷却速率有关，这就是玻璃化转变的动力学

性质，一般情况下冷却速率改变一个数量级大小能引起玻璃化转变温度几度的变化。当

冷却过程较长时，玻璃化转变温度移向较低温度，这是由于原子弛豫时间 与温度有关。

要使原子冻结成保持非晶固体的位形，必须满足 (T)大于实验冷却时间。
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图 2 原子的集合体凝聚成固态的两种普通的冷却途径

路径①是到达晶态的途径；路径②是到达非晶态的快淬途径

长久以来，一直认为只有少量的材料能够制备成非晶态固体，有时某些氧化物玻璃

和有机高分子化合物亦称为玻璃态固体。现在正确的观点应该是，玻璃形成的能力几乎

是凝聚态物体的普遍性质，只要冷却速率足够快和冷却温度足够低，几乎所有的材料都

能够制备成非晶态固体。表 1为某些非晶态固体的成键形式和玻璃化转变温度，表中有

金属、合金、氧化物和有机化合物
[1]
。

表 1 某些非晶材料的成键形式和非晶转变温度[1]

续表

玻璃 成键
Tg/K

表 1 某些非晶材料的成键形式和非晶转变温度[1]
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续表

玻璃 成键
Tg/K

SiO2
共价键 1430

GeO2
共价键 820

Si,Ge 共价键 ―

Pd0.4Ni0.4P0.2 金属键 580

BeF2 离子键 570

As2S3 共价键 470
聚苯乙烯 聚合键 370

Se 聚合键 310

Au0.8Si0.2 金属键 290

H2O 氢键 140

C2H5OH 氢键 90
异戊烷 范德华力 65

Fe,Co,Ni 金属键 ―

相对于处于能量最低的热力学平衡态的晶体相来说，非晶态固体是处于亚稳态，这

是正确的，但是注意，要回复到晶体相，一般动力学已是达不到的，如玻璃一旦形成就

能够保持实际上无限长的时间。在标准温度和压强下，石墨是稳定的热力学相，可是亚

稳的金刚石仍然可永久保存。

1.2 非晶的长程无序

径向分布函数是用来表征非晶态金属结构的。在非晶态金属中存在短程序，有一定

的最近邻和次近邻配位层，在径向分布函数中有明显的第一峰和第二峰。由于非晶态金

属中不存在长程序，所以在径向分布函数中第三近邻以后没有可分辨出的峰。由于空间

无规分布，单位体积平均粒子数密度为 n 的点粒子系统，径向分布函数可从体积为

4r2dr壳层中粒子数求得。图 3中示出晶体、非晶和气体的典型径向分布函数曲线，在

径向分布函数中半径 r值大时的渐近线给出平均密度的信息，在图中以细虚线表示。有

时以约化的径向分布函数 g(r)表示，r值大时，g(r)渐近值为零。径向分布函数可从衍射

实验的结果经傅里叶变换求得，因此衍射实验就成为研究非晶合金结构的重要手段。
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(a)                            (b)                           (c) 

图 3 晶体、非晶、气体径向分布函数的示意图

(a) 晶体; (b) 非晶; (c) 气体

通过 X射线、电子或电子散射实验的衍射数据，可算出非晶合金的原子尺度结构的

一维描述。最近发展的扩展 X射线吸收谱精细结构(EXAFS)进一步解决了散射技术的不

足，后者仅描述固体中一个平均原子的周围环境，这对元素固体是可以的，但对不同原

子组成的固体，这种平均的图像忽略了原子间的键合影响。图 4是 Fe80P13C7非晶的 X
射线的衍射强度，图中还与同成分晶态合金进行对比

[2]
，这是典型的非晶 X射线衍射强

度曲线。图 5是非晶 Si和晶体 Si的电子散射强度曲线
[3]
。
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图 4 金属玻璃(粗线)和同一样品晶化后(细线)的 X射线散射结果
[2]
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图 5 非晶硅(粗线)和同一薄膜部分晶化后(细线)的电子衍射图
[3]

由于这种长程无序，非晶材料在光学和电学性质上都会有很大的差异，图 6是晶态、

非晶态和液态 Ge在电子激发区间的基本反射率谱
[4]
。液态 Ge的低频行为与晶态 Ge和

非晶 Ge的行为不相同，对液态 Ge，在电子能量接近零时，反射率接近 100%，而对非

晶 Ge和晶态 Ge，反射率只有约 36%。这一点说明非晶是长程无序、短程有序。图 7
为非晶 Si和晶态 Si 介电常数的虚部，可以看出，晶态 Si的带是充满结构的特征，而非

晶 Si的带是光滑的
[5]
，又证明了非晶的长程无序性，长程无序必然提高电阻率，见图 8[6]。
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图 6 晶态、非晶态和液态锗在电子激发区间的

基本反射率谱
[4]

图 7 晶体硅和非晶硅电子跃迁光谱的比较
[5]
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图 8 金属玻璃 Pb0.8Si0.2的电阻率
[6]

1.3 分子动力学计算机模拟

目前在电子、原子层次上的计算机模拟已经发展到一个关键时期。先进理论计算方

法和超级计算机结合，以前所未有的细节和精度在电子、原子层次上理解材料的行为导

致了一个新的交叉学科的诞生：计算材料科学。利用计算技术不仅能模拟实验，而且可



·118·

以在实际制备材料前设计新材料和预测其性质。

分子动力学计算在材料科学中的应用，特别是在快速凝固和快速升温过程中的相变

领域取得很大发展。如 Ni3Al是当代研究较多的一种金属间化合物，目前，常规的快冷

技术能达到的冷却速率一般小于 107K/s, 无法使 Ni3Al非晶化。用计算方法就能知道在

什么情况下可非晶化，弥补实验的不足。图 9是冷却速率为 41013K/s时的全双体分布

函数。可以看出，随着温度的下降，前三个峰变高，而峰谷变低，说明原子排列趋向短

程有序。模拟终态为 300K时，第二峰劈裂十分明显，表明非晶形成。
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图 9 快速凝固过程中 Ni3Al在不同温度下全双体分布函数 g(r)[7]

从图 10可见在 RC1(41013K/s)和 RC2(11013K/s)两种冷却条件下，代表非晶的 1551
键对量占优势，相反在 RC3(2.51012K/s)和 RC4(41011K/s)冷却条件下，没有 1551键

对，说明不能形成非晶
[7]
。

又例如高压试验比较困难，但在近自由电子近似下，用赝势理论可以预测高压相稳

定性，金朝晖研究了高压时 Mg 的相变
[8]
。图 11(a)表示常压 Mg 以 11012K/s 和

61012K/s的速率冷却时获得 hcp结构，冷却速率为 l.21013K/s，可得到非晶结构。

图中虚线为常压下液态 Mg的 g(r)实验值。在高压(45GPa)下，Mg在 81012K/s和
51013K/s的冷却速率下为 bcc结构，冷却速率加大至 11014K/s也可得到非晶结构(图
11(b))。表 2中列出了不同状态下的键对数

[8]
。常压及高压下液态和非晶结构中 1551

键对和 1541键对较多，增加压力导致 1551键对进一步增多，1551键对增多导致 g(r)
第二峰的分裂。
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图 10 Ni3Al 中各种键对相对数目m随温度 T的变化
[7]

冷却速率/(K/s)：○RC1为 41013； RC2为 11013；●RC3为 2.51012；◓RC4为 41011

加热速率/(K/s)：◑Rh1为 2.51012；⊙Rh2为 41011
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(a) (b) 

图 11 Mg的全双体分布函数 g(r)[8]

(a)常压; (b)45GPa高压

冷却速率/(K/s)：1—11012；2—61012；3—1.21013；4—以 1.21013速率冷却后再以 11012速率加热；

1—81012；3—51013；4—11014；5—2.51012
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表 2 常压和高压下Mg金属的液态、非晶态及晶态中的典型局域原子键对的相对数目[8]

p/MPa 状态 1551 1541 1421 1422 1431 1661 1441

0.101

液态 0.115 0.135 0.039 0.078 0.211 0.04 0.044

非晶态 0.178 0.224 0.095 0.116 0.216 0.044 0.026

晶态(hcp) 0 0.052 0.459 0.330 0.04 0.002 0.008

45103

液态 0.2133 0.143 0.018 0.036 0.154 0.094 0.080

非晶态 0.332 0.205 0.032 0.056 0.156 0.109 0.071

晶态(bcc) 0.039 0.072 0.011 0.005 0.04 0.458 0.350

王鲁红
[9]
计算了 Au和 Ni的液态、过冷液态和固态的双体分布函数。双体分布函数

与实验结果十分接近。双体分布函数的第二峰劈裂是逐渐发生的，在较低的温度下完全

劈裂为两个峰，通常认为这是非晶态的固有特征。按照 Abraham提出的方法确定非晶

态转变温度 Tg(图 12)。用分子动力学方法也对 Au和 Ni进行计算，求得 Au和 Ni的冷

却速率必须分别大于 3.81013K/s、4.010l3K/s才能获得非晶态，玻璃化转变温度分

别为 787K和 1010K。快速凝固过程结构变化的主要特点是二十面体序增加，动力学因

素控制结构的演化规律。过冷液态与非晶态结构的主要差别是非晶态中二十面体序更强，

而过冷液态中的局域序分布范围广，表现出更大的无规性。
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图 12 Abraham 系数 gmin/gmax与温度的关系
[9]

1.4 非晶合金中的原子扩散

扩散是一种由热运动所引起的溶质原子或基质原子的输运过程，非晶合金中的许多

重要性能与扩散有着直接的联系，如自扩散影响着非晶合金的黏度、应力蠕变、顺磁性

随时间的变化以及电阻、内耗、晶化速度等；化学扩散(即外来物质的迁移)决定着氧化

动力学、化合物的形成以及非晶扩散阻挡层的失效等，它还可被用来研究晶化动力学。

非晶合金中的原子扩散除存在间隙机制和空位机制外，更多的情况下则属于相邻原子簇

的协同运动，非晶合金中氢几乎肯定是通过间隙机制扩散。对某些略大一些的原子，它

在非晶合金中的扩散可看成是空位扩散。由于非晶合金中没有严格意义上的空位，所以

扩散进行过程中所涉及的空位只是一种假定意义上的类空位，邻近原子的协作式运动是

较大原子在非晶合金中的扩散机制。它是通过大量小的间隙再分布，从而产生少量大的

间隙来进行的。

原子在非晶合金中的扩散会受到扩散基体自身结构、化学成分、扩散原子种类等诸

多因素的影响。弛豫对非晶合金扩散的影响取决样品的制备方法，即与它的热历史有关。

一般来说，弛豫所产生的结构变化对扩散的影响是微小的，所以测量难度很大。对那些

制备过程中已经产生自弛豫的非晶合金来说，弛豫对其扩散没有明显影响。

塑性变形对非晶合金中原子扩散的影响可以根据自由体积的变化进行很好的解释。

塑性形变增加了非晶合金中的自由体积分数，从而促进了非晶合金中的原子扩散。在每

个温度下，扩散系数的大小按下列顺序：形变态＞淬态＞弛豫态。辐照对非晶合金中原

子扩散的影响是减小其扩散系数值。Cahn等
[10]
测量了快中子辐照前后非晶 Ni64Zr36中金

的扩散系数。他们发现辐照减小扩散系数，尽管辐照通常增加平均原子体积；他们认为

辐照增强化学短程序引起的体积缩小和金扩散系数的相应减小。影响非晶合金中扩散的
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因素除了以上提到的之外，溶质原子浓度
[11]
和环境压力

[12]
等都会不同程度影响非晶合金

中的原子扩散。

到目前已使用过的测量非晶合金中原子扩散的方法中，大多数都与离子束有关。如

在最早的测定银在非晶 Pd81Si19合金中原子扩散的研究中，
110Ag被注入到非晶合金的浅

表层下，紧接着进行扩散退火，最后用氩离子逐渐剥蚀样品表面。银的浓度深度曲线通

过计量溅射掉物质的放射性得到。用二次离子质谱 SIMS 法仍离不开离子剥蚀，但它抛

开了放射性同位素示踪，而选用稳定同位素。用此法测定了 Al在 Fe78Si9B13非晶合金中

的扩散系数，见图 13[13]。不采用离子剥蚀，也可利用无损的卢瑟福背散射(RBS)方法。

另一个特殊复杂的、精确的无损测试扩散系数的手段为核反应法，它是利用扩散原子与

探测离子之间的核反应来进行的。

非晶合金中的原子扩散还可以通过一系列间接方法测得，即通过测量受扩散控制或

与扩散有关的物理量、化学量的变化来达到测量扩散系数的目的。它们共同的特征就是

不需要直接测量浓度深度分布曲线。间接方法测量扩散系数必须具备以下条件：首先，

有与原子扩散相关联的物理或化学过程；其次，此过程可用明确的数学关系式表达出来；

最后，相应的物理量和化学量可以精确测定，如通过研究非晶合金的晶化动力学、溶质

迁移控制的内耗(测量氢扩散)、核磁共振线的移动窄化、多层膜的 X射线衍射、黏滞流

变以及表面偏析动力学方法等求得。如图 14为用表面偏析动力学方法测得 Si在(Fe，
Ni)78Si12B10非晶合金中的扩散系数

[14,15]
。

 

31 10 K
T


 

1.4       1.5       1.6       1.7      1.8 

1021 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

1022 

D
/(m

2 /s
) 

图 13 Al在 F78Si9B13非晶合金中的扩散系数
[13]
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 图 14 Si在(Fe，Ni)78Si12B10非晶合金中的扩散系数
[14]

2 非晶合金的形成规律

2.1 形成非晶合金的合金化原则

不同金属或合金形成非晶的能力相差甚远，如 S和 Se在一定的冷却速率下可形成

非晶，一些典型的纯金属则需要大于 1010K/s的冷却速率下才能抑制成核，形成非晶。

合适的合金化能在冷却速率小于 106K/s就能形成非晶；对 Pd77.5Cu6Si16.5、Pd60Cu20P20
和 Pd56Ni24P20三个合金，冷却速率低到 102K/s就能形成毫米级的大块非晶。

目前已知对二元系合金形成非晶的几条原则，见图 15[16]。
(1) 后过渡族金属和贵金属为基的合金，并含有原子分数约 20%的半金属(如 B、C、

Si、P等)，易形成非晶合金，如 Fe80B20、Au75Si25、Pd80Si20等。

(2) 由周期表右侧的 Fe、Co、Ni、Pd等后过渡族金属以及 Cu和周期表左侧的 Ti、
Zr、Nb、Ta等前过渡族金属组成的合金易非晶化，如 Ni15Nb50,Cu60Zr40等。

(3) 由周期表 IIA族碱土金属(Mg、Ca、Sr)和 B副族溶质原子(Al、Zn、Ga)等组成

的合金容易形成非晶合金，如Mg70Zn30、Ca35Al65等。

(4) 在共晶附近成分范围内的合金易形成非晶，图 16中，6个相图下的长方形框中

填黑部分表示易形成非晶的成分范围，可以看出往往在共晶成分附近。
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图 15 三类形成 AxBy非晶合金的基本组成部分
[16]
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图 16 易形成非晶的成分范围
[16](在长方框中以填黑部分表示)
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2.2 形成金属玻璃半经验判据

最初简单的表示玻璃金属形成能力有几种方法：一为 Tg/Tm比值，其中：Tg为玻璃

化转变温度；Tm为合金熔点，比值越大，越易形成非晶。处在温度-时间转变曲线“鼻

子”处的黏度越大，Tg/Tm越高；二为(Tx―Tg)值，其中：Tx为结晶温度。(Tx―Tg)值越

大 ， 越 易 形 成 非 晶 。 从 (Tx ― Tg) 参 数 值 又 派 生 出 gl x g m x( ) ( )K T T T T   和

p x x g g( )( )S T T T T T   ，其中：Tp为结晶峰值温度。Kgl或 S越大，越易形成非晶；三

为H和S热力学值，一般增加S和减小H能减少均质成核速率和结晶生长速率，有

利于非晶的形成。同样增加固液界面能也有同样效果。

Marcus和 Turnbull[17]提出一个归一化参量 0
1ΔT T ，T为 T1偏离理想液相线温度

0
1T 的偏离量， 0

1T 值为

A A
0 f m

1 A A
f m

Δ
Δ ln(1 )

H TT
H R x T


 

(1)

其中： A
fΔH 为溶剂金属的熔化热； A

mT 为溶剂金属的熔点；x为溶质的摩尔分数。

0
1ΔT T 为大的正数时，表示玻璃形成能力(GFA)大。这个判据适合于预测后过渡族

金属-类金属合金系，但对某些后过渡族金属-前过渡族金属合金系是不适用的，因为
0

1Δ /T T 为负值。

Donald和 Davies[18]对金属-金属型和金属-类金属型的共晶合金可用下式来描述

合金的 GFA:
*

1 1 1Δ ( ) /T T T T 混合 混合 (2)

1
1

n

i mT x T混合 (3)

其中：xi为几个组分的合金的第 i组分的摩尔分数；Tm为熔点。

另外一个经验判据是二元合金两个组分的原子直径至少相差 15%以上，在周期表中

族数的差至少为 5。但是有些合金系的n并不一定，要小于 5才能容易形成金属玻璃，

如 Be-(Ti, Zr)系的n  2，Ca-Mg系的n  0，都易形成非晶态。

对非晶形成的模型或准则最关键的是要能成功地预言什么成分和需要多大冷却速率

才能抑制成核。为此首先要有结晶动力学的知识。

结晶分数 x是和成核频率 I (在单位时间 t和单位体积中出现晶核数) 和晶面生长速
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率 R有关：

3 41 π
3

x IR t (4)

对均质成核：

3 2
f

2 2

16π
exp

3 Δ
TI Nv

L kT T
 

  
 

(5)

对典型的具有低熔融熵的金属：

o
f

Δ1 exp L TR a v
kTT

  
    

   
(6)

其中：v为原子跳跃频率 2
oD a约为 ；N为单位体积中的原子数；为固液界面能；Tf为

凝固的平衡温度；L为单位体积的熔融潜热；k为玻尔兹曼常量；T为温度；T为过冷

度(等于 Tf―T)；ao为原子间距。

利用上面 3个方程式，可得到图 17。从该图可预测冷却速率要多大才能形成非

晶。

 

t/s 
tN 

TN 

TF 


T N

 

T/
K

 

图 17 预测开始结晶的温度-时间图(TF为凝固温度；TN为成核温度)
柳百新作了系统的离子束混合实验来考察元素的晶体结构、原子尺寸和电负性对非

晶形成能力的影响。建议用特征参数最大可能非晶化范围(MPAR)作为非晶形成能力的度

量，MPAR等于 100%(合金全成分)减去平衡相图两端最大固溶度。MPAR越大，非晶态

合金可能在更宽的成分范围内获得
[19]
。柳百新又提出用两个特征参数HF-MPAR的定量

配合来预言非晶形成能力。图 18是HF-MPAR图，归纳了共 54个二元金属系统中的

实验结果。发现：○1 MPAR20%的系统中是很难获得非晶态合金的；○2 MPAR 20%的
系统是可能获得非晶态合金的；○3 当 MPAR  65%，同时HF  0的系统中，非晶态合
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金能

在较宽的成分范围内获得，也即非晶化是容易的。并由此建议根据非晶形成能力的不同，

把二元合金系统划分为三类：很难、可能和容易形成非晶的系统
[20]
。

柳百新等首先指出了多层膜中界面的重要作用并估算了界面自由能。计算结果表明：

对于Hf  0的系统，界面能随界面原子份额的增加而增加，使多层膜的初始能态升高

而与非晶态呈凸形的自由能曲线相交割，因此使靠近组元两侧的成分范围内非晶化成为

可能。进一步提高界面份额可以使多层膜初始能态完全超过非晶态，因此在自由能最高

的中心成分附近也可能获得非晶合金。这些都已用实验作了证实。而对于Hf 0的系统，

界面能对合金化的影响是很小的。因此建立了同时适用于Hf 0和Hf  0的二元金属

系统中多层膜离子束混合形成非晶合金的热力学模型
[21]
。
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图 18 HF-MPAR图

表示二元金属系统按照非晶形成能力而划分为三类：

▲容易(RGF)；■可能(PGF)；○很难(HGF)形成非晶的系统
[20]

范国江等
[22,23]

提出一个辩证的观点，在机械合金化制备非晶中，机械球磨非晶条带

可以产生两种作用，一种是破坏短程序可减少成核数，另一种是产生自由体积可加速晶

体生长。二种机制的竞争决定了非晶 Fe80B20合金的热稳定性。证明低能球磨可提高其热

稳定性，低能球磨时间的延长增加 Fe80B20非晶合金的结晶温度 Tp、结晶潜热H和结晶
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激活能，见表 3。把 Al粉(200目，99.9%)和 Ti粉(360目，99.9%)用机械合金化方法

合成 Ti100xAlx合金，发现 x  64%生成 Ti(Al)过饱和固溶体；x  28%生成 Al(Ti)过饱和

固溶体；只有在 29%  x  63%时生成非晶合金，见图 19[24]。
表 3 低能球磨时间对 Fe80B20非晶合金结晶温度、潜热和激活能的影响[23]

球磨时间/h Tp/K H/(4.142J/g) Ex/eV

0 751.8 128.3 2.78

5 752.4 128.0 2.81

10 754.3 135.7 2.95

20 755.4 140.9 3.01

40 755.6 143.7 3.06

2.3 热力学 T0线判据

Baker和 Cahn[25]对热力学 T0线曾作过精辟的分析，对分析非晶合金的形成有重要

意义，在二元相图上 T0线是液相摩尔自由能(GL)和固相摩尔自由能(GS)相等时的轨迹线，

即G 0。在相图上 T0线一定是在液相线和固相线之间。这根 T0线标志着无扩散凝固

时液相组成和温度的最高极限。T0线可以通过合金热力学的运算求得。

快速凝固时，T0线也像固相线和液相线一样延伸，如图 20所示
[26,27]

。图(a)中的 T0

线是图(b)中 GL和 GS线相交点的轨迹。不同的 GS线会得到不同的 T0线，如图中的 T0I

和 T0II线，对 T0I可得到连续的亚稳相固溶体；相反，对 T0II不可能获得连续的亚稳相固

溶体。

现在再来举几个实例进行讨论。图 21(a)为 Ag-Cu系，其 T0是一条连续曲线，因

此它能在快速凝固下生成连续固溶体
[27]
。图 21(b)中两条 T0线相切，如 Al-Al6Fe系，

此时不能形成连续固溶体。图 21(c)中两条 T0线不连续又不相切，如 Pd73Si12Cu15-Pd9Si2
系，这标志着在一个很大成分范围内，不能无扩散凝固。从图 22可看出

[28]
，如合金成

分不能和 T0线相切就不可能进行无扩散凝固或无分配凝固。由于液相向固相转变延伸到

很低温度，无法结晶，在这种情况，很容易生成非晶合金。在图 21(c)上标出凝固速率

大到一定值后，生成非晶。
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图 19 机械合金化法制成的不同 TixAl100x合金的

X射线衍射图
[24]

图 20 快速凝固对 T0线的影响
[26]

(a) T0线在相图上的延伸；(b)不同 GS得到不同 T0
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图 21 三种不同形状的 T0线图
[28]

(a) T0是一条连续曲线；(b) 两条 T0线相切；(c) 两条 T0线不连续又相切
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图 22 无分配凝固的必要条件
[28]

(a)成分切过 T0线，能无分配凝固；(b)成分未切过 T0线，不能无分配凝固

2.4 高压下非晶合金的形成

自从非晶发现以来，人们一直尝试去制备大块状的非晶，以使非晶的优良性能得到

更好的应用。一类方法是使晶体的能量升高，在较低的温度(低于其相应的非晶晶化温度)
向非晶自发转变。高压下固态反应非晶化便是典型一例，高压导致了高能亚稳新晶相的

形成，其能量比非晶相还高，在室温下便会自动转变或分解而成为非晶；另一类方法便

是设法把无序状态过程(如液态)冻下来，像气相沉积、熔体急冷等。前人的工作出发点

是使原子来不及移动从而不能长程扩散，达到了把熔体状态结构保持下来形成非晶的目

的。但是要使原子来不及移动，必须有很高的冷却速率，这便决定了熔体急冷、气相沉

积不能得到大块非晶。高压正是实现这种目的且十分有效的一种手段，由于压力的引入，

原子间隙减小，原子难以扩散，更不用说长程扩散，这就使得整个无序状态更易保留下

来成为可能，从而形成一大块的非晶合金。

李冬剑研究了 Cu-Ti非晶合金的形成。Cu60Ti40从 5.5GPa、1573K，以 300K/s
冷却后，对试样的 X射线分析结果表明 Cu60Ti40合金已基本上转变为非晶。图 23为

Cu60Ti40非晶的电子衍射照片，明显为一非晶环
[29]
。当 Cu60Ti40从 5.5GPa、1573K，以

50K/s速率冷却时，还能看到有微量的非晶峰存在。说明，在同样的压力下，冷却速率

越快，高温无序态(熔态)就越容易保存下来。当 Cu60Ti40从 5.5GPa、1373K，保温保压

5min后，以 300K/s冷却时，亦得到部分的 Cu60Ti40非晶，其非晶漫散峰也特别明显，

在 3GPa下从 1473K以 300K/s压淬下来后的 X射线衍射图谱，已全为晶相，说明高

压下熔态淬火

是存在临界压力的，当低于此临界压力时，便不可能得到非晶相。对于 Cu60Ti40合金来

说，以 300K/s冷却时，其临界压力介于 3~4GPa。在 Cd-Sb系我们证实在高压下熔

态淬火也能获得非晶合金，见图 24[30,31]。在 9GPa下将试样加热至 670℃，保持 5min，
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用液氮以102K/s快冷至室温。图24(a)为原始Cd43Sb57晶体的X射线衍射曲线。图24(b)
至(f)分别在室温保持 12h、24h、36h、48h和 60h后的高压亚稳相。高压快冷后形成

 亚稳相，为一简单六方结构，(a)为 0.3182nm, (c)为 0.2939nm。随着时间的延长，

 亚稳相逐渐消失，见图 24 (b)至(e)。到 60h后全部变为非晶相(图 24 (f))。

图 23 Cu60Ti40非晶的电子衍射照片
[29]

压力对熔体黏度和密度有作用
[32]
。如熔体在常压下的黏度为0，则在压力 p 下的黏

度为

A
0

( )
( ) exp

E pVN
p

kT
 

   
 

(7)

其中：E为黏滞流变激活能；V为体积；NA为阿伏伽德罗常数；k为玻尔兹曼常量；T

为热力学温度。熔体的黏度随着压力的增加而增加。固体的黏度也是随着压力的增加而

增加，但是，固体的体积随压力的变化不如熔体的大。因此，虽然常压下固体黏度要远

大于熔体，但熔体黏度随压力的增加却比固体要快得多。所以熔体和固体的黏度随压力

的变化曲线存在一交点，此处压力即为临界压力 pc。同样，熔体和固体的密度亦存在

类似的关系。在常压下，熔体的密度比固体的要小，此时熔体体积是膨胀的；当压力

上升时，熔体的密度与固体的一样要上升，但是，熔体密度上升的速度比固体的要快

得多。

当熔化温度随压力的上升而下降，即 T-p相图上的熔化曲线斜率为负值时，凝固过

程为体积膨胀过程，压力将抑制原先的从熔态恢复到初始晶态的转变，而促使液体无序

状态在室温保存下来。高压下熔态淬火形成非晶的条件同样为那些具有斜率为负的熔化

曲线的体系。必须高于临界压力熔化温度方能随压力的上升而下降，因此非晶的形成能

力取决于临界压力的大小。压缩率大的体系临界压力小，非晶容易形成；而压缩率小的

体系临界压力大，非晶相难以形成。
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图 24 Cu43Sb57合金高压亚稳相的 X射线衍射图(CuK)[30,31]

(a)原始晶体；(b)(f)高压亚稳相在室温分别保持 12h、24h、36h、48h和 60h

高压下玻璃化温度 Tg与压力也有很大关系
[33]:

* A
g g * *

E W pVN
T T

E W
 




(8)

其中： *
gT 为常压下的玻璃化温度； *W 为常压下形核势垒；W为压力 p下形核势垒。

由式(8)可见，由于 * *W E ，可以粗略地看出 Tg是随着压力的升高而升高的。

(1) 对于Vf  VLVS  0的体系，dTm/dp  0，其熔点 Tm是随 p的上升而升高的，

因而，虽然 Tg是随压力的上升而升高，但是 Tg/Tm，作为非晶形成能力的判据，基本上

随压力的变化而只发生很小的变化。

(2) 对于Vf  VLVS  0的体系，dTm/dp  0，其熔点是随压力的增加而下降的，

而此时，Tg依然随压力的增加而升高，两个原因的结合导致了 Tg/Tm的升高，结果非晶

形成能力增强，促使了非晶的形成。

由此可见，Vf  VLVS  0的体系，能够在压力下从熔态淬火形成非晶，有利于非

晶的形成，而且 fΔV 越大，所需要的压力越小，也越易形成非晶。



·133·

3 非晶材料制备技术

制备非晶材料的方法有下列几类：

(1) 液态快冷：○1 熔液急冷法；○2 雾化法；○3 激光熔凝法。

(2) 纯熔液大过冷：○1 乳化液滴法；○2 熔剂法；○3 落管法。

(3) 物理和化学气相沉积：○1 蒸发法；○2 溅射法；○3 激光化学气相沉积法；○4 等

离子体激发化学气相沉积法。

(4) 辐照：○1 离子轰击法；○2 电子轰击法；○3 中子辐照法；○4 离子注入法；○5 离

子混合法。

(5) 化学：○1 氢化法；○2 电沉积法；○3 化学镀法。

(6) 机械：○1 高能球磨法；○2 机械合金法。

(7) 反应：○1 固态反应法；○2 固溶体分解法。

(8) 高压。

下面我们选几种制备非晶材料的主要方法加以描述。

3.1 熔液急冷法

熔液急冷法的示意图见图 25，其中(a)、(b)、(c)、(d)分别为锤砧法、单辊法、悬滴

纺丝法和双辊法，都是属于熔液碰到金属冷表面而快速凝固。用这种方法，液流可以喷

到辊轮的内表面或外表面。单辊法又可分为两种：一种是液流自由喷射到转动的辊轮上；

另一种是平面流铸造法。后者把金属液容器放得十分靠近辊轮面上，熔池同时直接接触

喷口中的液流和转动的辊轮，这种方法可阻尼液流的扰动，改善条带的几何尺寸精度，

反过来又保证在条带的不同部位处于相同的冷却速率，从而获得均匀的组织。

根据传热机制，单辊法的界面传热系数是一个重要参数，可达到 106N/(m2
·K)，

可估算单辊法的固液界面前进速度约 1m/s。冷却速率主要依赖于条带的厚度，见式(9)。
一般情况下冷却速率可达 105~106K/s水平。

0( )h T T
T

l C


 (9)

其中：T为冷却速率；h为界面传热系数；T为熔液温度；T0为辊轮温度；l为条带

厚度；为金属密度；C为金属热容量。
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图 25 熔液急冷法示意图

(a)锤砧法；(b)单辊法；(c)悬滴纺丝法；(d)双辊法

3.2 雾化法

图 26为雾化法的示意图。在亚音速范围内，克服液流低的切阻，变成雾化粉末，

对高性能易氧化材料往往用氩气雾化法，但气体含量仍高，一般高温合金的含氧量在一

二百个g/g。冷却速率也不高，在 102~103K/s。粉末质量不高主要因为有较高的气孔

率，密度较低，粉末颗粒有卫星组织，即大粉末颗粒上粘了小颗粒，使组织不一致，筛

分困难，增加气体玷污。后来又发展氦气下强制对流离心雾化法，使冷却速率提高至

105K/s。在氦气下可比在氩气下获得大一个数量级的冷却速率。目前又发展到超声雾化

法，它是采用速度为 2~2.5马赫和频率为 20000~100000Hz的脉冲超声氩气或氦气

流直接冲击金属液流，从而获得超细的雾化粉末，其原理是利用一个带锥体喷嘴的

Hartmann激波管，超声波在液体中的传播是以驻波形式进行的，在传播的同时，形成

周期交替的压缩与稀疏，当稀疏时在液体中形成近乎真空的空腔，当压缩时空腔受压又

急剧闭合，同时产生几百个兆帕的冲击波，把熔液打碎。一般是频率越大，液滴越小，

冷却速率可达 105K/s。表 4为不同雾化工艺的冷却速率和粉末质量。冷却速率的计算

式为
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 (10)

其中：r为液滴半径。
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(b) (a) 

图 26 雾化法示意图

(a)气体雾化法；(b)旋转盘雾化法

表 4 不同雾化工艺的冷却速率和粉末质量

工艺
粉末粒度/m 平均粒度/m 冷却速率/(K/s) 包裹气体 粉末质量

亚音速雾化 <1至>500 50~70 100~102 有 球形，有卫星

超音速雾化 1~250 20 104~105 无 球形，卫星很少

旋转电极雾化 100~600 200 10 无 球形，无卫星

离心雾化 1至＞500 70~80 105 无 球形，卫星很少

气体溶解雾化 1至＞500 40~70 102 无 不规则，有卫星

电流体动力学雾化 103~40 101~102 107~108 无 球形，无卫星

电火花剥蚀雾化 103~75 101~102 107~108 无 球形，无卫星

3.3 激光熔凝法

图 27为激光熔凝法的示意图。这种技术是以很高能量密度的激光束(约 107W/cm2)
在很短的时间内(103~1012s)与金属交互作用，这样高的能量足以使金属表面局部区域
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很快加热到几千度以上，使之熔化甚至气化，随后借尚处于冷态的金属的吸热和传热作

用，使很薄的表面熔化层又很快凝固，冷却速率可达 105~109K/s。以用脉冲固体激光

器为例，当脉冲能量为 100J，脉冲宽度为 2~8ms 时，峰值功率密度可达

400~1700kW/cm2
。若是 2kW输出的连续激光器，功率密度可达 70kW/cm2

。新的

方向是进一步缩短脉冲宽度至皮秒级。另外已有激光转镜扫描，使宽度达到 20mm左

右。

 

图 27 激光熔凝法示意图

提高激光快速熔凝冷却速率的最重要两个因素是增大被吸收热流密度和缩短交互作

用时间，用 1012s的激光脉冲快速熔凝，就能获得非晶硅，粗略地说，被吸收热流密度

增加十倍或交互作用时间减小一百倍，都相当于使熔池深度减小十倍，凝固速率增加十

倍，液相中温度梯度提高十倍和冷却速率提高一百倍。

如果激光吸收长度小于热扩散距离，则热源成为表面热源，冷却速率近似为

*
0

1
2

s

(1 )

(2 )

R I
T

C t 


 (11)

其中： *R 为激光到金属表面的反射率；I0为激光功率输出；s为热扩散率；t为脉宽。

如果激光吸收长度大于热扩散距离，此时可忽略热扩散的作用，冷却速率近似为

* 3
s 02 (1 )R I a t

T
C





 (12)

其中：a为吸收系数。
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图28为激光快速熔凝时，冷却速率、熔化表层厚度和被吸收功率密度之间的关系
[34]
。

规律是一样的，熔化表层愈薄，冷却速率越大。被吸收功率密度越高，冷却速率也越

大。

注意不同激光束对同一材料不同状态的吸收系数是不一样的，见图 29，红宝石激

光和钕玻璃激光在非晶硅、晶体硅和液态硅中的吸收系数有很大差别
[35]
。
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图 28 激光速熔表层急冷时，冷却速率、熔化表层厚度和被吸收功率密度之间的关系
[34]

——表面开始气化；
﹉﹉

Fe溅射至 Cu 上；
﹊﹊

Ni的理论最大值
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图 29 红宝石激光( 0.69m)和钕玻璃激光( 1.06m)在非晶硅、晶体硅和液态硅中的

吸收系数与温度的关系
[35]

3.4 乳化液滴法

加大冷却速率的途径之一是加大过冷度。均质成核比非均质成核需要更大的过冷度，

传统地认为最大过冷度为金属熔点绝对温度的 20%左右，利用乳化液滴法可大幅度提高至

30%~40%，并希望今后最大过冷度能达到金属熔点热力学温度的三分之二。图 30为该方

法的示意图
[36]
。使液滴弥散分布在一种溶液中，对高纯金属只是极少液滴中含有成核剂，

因此可以造成很大的过冷度，决定过冷度的主要因素之一是颗粒大小。如 Sn的平均液滴

直径为 275m，过冷度为 48℃；如平均液滴直径降至 4m，过冷度升高至 187℃。

Flemings等[36]
把 Sn-Pb合金放在聚苯醚乳化剂中，这种乳化剂的沸点很高，可达

520℃。另外在乳化载体中加入几滴氧化剂，使液滴不致粘合，常用的是苯二甲酸或有机过

氧化物，加入量大约为 1g金属配比 0.05g苯二甲酸，把合金加热至高于熔点 25℃，在氩

气下搅拌 40min，搅拌器转速为4000r/min，把熔化了的合金在载体中打碎成 2~30m
的液滴，一般 1g金属和 5mL乳化载体配比，可把金属打成 108个直径为 5~30m的液滴。

3.5 机械法

用高能球磨机进行研制非晶的研究，可使 Se非晶化，用五个 9纯度的晶体 Se，在氩

气下(0.8mL/s)，球与金属质量比在 10的条件下球磨 5h就转变成非晶 Se。如果球磨罐在
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干冰、乙醇和液氮的混合物中，温度控制在100  5℃，Se只要经过 2h球磨就能转变成

非晶态，见图 31[37]。 
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图 30 用乳化液滴法研究低熔点合金过冷度的装置图
［
36

］

沈同德
[38]
等把 Ge和 S粉末机械球磨，也能生成 Ge1xSx(x  0.61、0.67和 0.72)

的半导体非晶合金。以 Ni-Nb系合金为例，在 1000℃时，在 Nb中可固溶原子分数为

3.5%的 Ni，在 Ni中可固溶 4.2%的 Nb，机械合金化后，都可扩展至 10%。对 NixNb1x
合金，在 0.20  x  0.79成分范围内，都可通过机械合金化形成非晶

[39,40]
。另一个合

金系为 NixZr1x，在 0.24  x  0.85范围内，都可通过用机械合金化方法制得非晶
[41]
。
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图 31 Se的 XRD图
[37]

(a)在室温球磨，其中：a为 0h、b为 2h、c为 5h球磨；

(b)在100℃球磨，其中：a为 1h、b为 2h、c为 2h球磨试样再经 DSC试验

形成非晶的驱动力可以认为有两个，一个是当成分移向非计量时自由能的急剧升高，

另一个是提高缺陷浓度。另有一种适合薄膜扩散偶法的判据，即两种纯金属要形成非晶，

必须要有一个很大的负混合热以及彼此间扩散有大的差别，在机械合金化法中也适用。

有些合金在非晶形成前，先形成一种金属间化合物，然后再转化为非晶，如 Nb75Ge25
合金和 Nb75Sn25合金，是通过形成 A15结构的 Nb3Ge或 Nb3Sn，最后形成非晶。对用

Cu、Ni和 P粉机械合金化制 Cu71Ni11P18三元系非晶合金，球磨第一阶段是粉末颗粒的

进一步细化和发生互扩散。在中间阶段生成 Cu3P金属间化合物，但不生成 Ni3P，由于

反应激活能较 Cu3P高，第三阶段 Cu3P和 Ni进一步合成 Cu71Ni11P18非晶合金。

许多负混合焓较大的二元系(像 Fe-Nb、Cu-Ti和 Ti-Fe系)，都可以用球磨法制备
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成非晶，而较小的体系(如 Cu-Fe、Ti-Nb和 Cu-Nb系)则难以用球磨法制备成非晶。

二元金属混合粉通过机械合金化形成非晶合金必须满足两个条件：二者具有大的负混合

焓，其中一种在另一种金属中是快的扩散元，前者为非晶化反应提供了驱动力，而后者

保证了非晶相的形成速率。娄太平等
[42]
做了一个有趣的试验，他们把 Cu60Ti40和 F50Nb50

两 种 非 晶 合 金 的 混 合 体 球 磨 时 很 快 晶 化 为 纳 米 结 构 的 固 溶 体 ， 但 是 按

38.4Cu-25.6Ti-18Fe-18Nb原子配比混合，在球磨初期就形成非晶，因为前者两个

非晶合金都已释放出其能量，因此混合焓负值很小，不利于非晶的形成，后者不同，整

个四种金属的混合体系的混合焓的负值较大，因而具有较大的驱动力，有利于非晶的形

成。

与机械合金化方法类似的反复多道次粉末轧制法对有些合金系也能制成非晶合金，

见图 32[43]。如 Ag-70%Cu(原子分数)合金经 7次反复轧制后已开始形成非晶，如反复

轧制 30道次后，X衍射曲线上的非晶包更明显。沈同德等反复冷轧 Ni/Ti包覆粉末再

加上恒速升温退火，能形成非晶相
[44]
。
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图 32 反复多道次粉末轧制

(a) 反复粉末轧制法
[43]
；(b) Ag70%Cu合金经不同道次轧制和不同时间球磨后试样的 X射线衍射图

[43]

3.6 固态反应法

除了熔体快速凝固方法制备非晶合金外，通过不同金属的固态互扩散反应(低于熔点)
也有可能形成非晶材料。如 Au和 La的多层膜在 125℃以下退火，其产物为非晶合金。
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通过固态反应生成非晶合金的基本条件是非晶态比相应的亚稳晶态相的自由能要低，这

是非晶化的热力学驱动力。

固态反应非晶化与熔体快速凝固相比有以下特点：

(1) 形成非晶合金的成分范围更宽。

(2) 不受体系组元熔点和互溶性的限制。

固相反应方法越来越多地被用来制备非晶合金，由于它不受冷却速率的限制，因而

为制备大块非晶合金提供了可能性。形成非晶的机制是由原子扩散控制的。形成非晶合

金的动力学前提是，组成元素在形成非晶合金的过程中彼此之间存在较大差值的扩散系

数，即其中一组元在另一组元中有异常快的扩散系数，而另一组元在此组元中的扩散则

相当慢。

固相多晶薄膜互扩散反应的主要研究兴趣最初集中在半导体集成电路的金属化上。

为了使半导体集成电路具有良好的稳定性和使用寿命，必须弄清使用过程中金属化薄膜

之间的化学反应和互扩散。和一般体相材料不同，固相多晶薄膜内部具有高密度的晶界

和位错，因而它们之间的互扩散和化学反应也比较特殊，通常在低温情况下就可以发生。

近些年来，随着亚稳材料研究热的兴起，利用固相多晶薄膜互扩散反应制备非晶等亚稳

材料的研究方兴未艾，大量的研究正在不断地展开。Schwarz和 Johnson[45]最先发现

Au-La多晶薄膜经真空退火处理后，可以进行固相反应从而形成亚稳非晶合金。固相反

应方法(这里主要指薄膜互扩散)除了可被用来制备非晶合金外，还可以被用来在理论上

模拟其他固相反应(如机械球磨)的热力学条件和动力学过程。

3.7 辐照法

以电子束代替激光辐照时，有时也能形成非晶合金。电子束流同基材的原子核及电

子发生交互作用，与核的碰撞基本上属于弹性碰撞，因为两者质量差别太大，同时，运

动方向也发生了很大变化，因此能量传送主要是通过与基材的电子碰撞实现的。与激光

辐照情况相似，传给电子的能量很快以热能的形式传给了点阵原子。假定加热过程可近

似地认为是准绝热的，因此热导效应已忽略不予考虑。温度分布曲线遵从基材内部的电

子能量损失曲线。

能量的最大值出现在某一深度处，其深度随电子能量增加而增加，分布宽度也随电

子能量增加而增加。用激光辐照时，对于均匀介质，最大能量沉积发生在表面，而且表

层结构对吸收和反射非常敏感。用电子束辐照时，能量沉积只依赖于入射能量，还与基

材原子序数有关。

图 33示出了金属脉冲加热时电子与激光束之间的三点最主要的差别
[46,47]

。对于

Al来说，红宝石激光(  0.69m)与 10~50keV电子束辐照之间的主要差别在于所得

到的冷却速率不同(图 33(c))。这个差别直接来自于能量吸收深度的不同(图 33(b))。对

于具有 50ns典型脉冲宽度及约 1m能量吸收深度的电子束来说，即用 20keV电子
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束辐照 Al，其淬火冷却速率主要由能量吸收深度控制。这一深度确定了固体中的热梯

度和热离开此区所需的时间。在凝固刚结束时固相的冷却速率也是类似的。对于给定

的材料来讲，较短的脉冲宽度实际上并未导致较快的冷却速率，除非使能量吸收深度

浅。能量吸收深度也控制着脉冲电子束所形成的最小熔化深度。热流计算表明，对于

50ns和 1.5J/cm2
的脉冲，可得约 2.6m的熔化深度和约 500ns的熔化时间，再凝

固界面速率约为 8m/s。
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图 33 用电子束(20 keV)或红宝石激光器对 Al脉冲加热的比较
[46~48]

(a)入射能量吸收的百分率；(b)吸收能量密度与深度的分布曲线；(c)计算的表面温度

总结电子束辐照和激光辐照的主要区别如下：

(1) 电子束辐照的熔化层较厚。

(2) 电子束能量沉积范围较激光能量沉积范围大。

(3) 电子束辐照时的液相温度较激光辐照的低，因而温度梯度也小。

(4) 电子束辐照的冷却速率较慢。

(5) 电子束辐照的再生长速度较低，一般较激光辐照的至少低一个数量级。

离子束辐照已用在金属的脉冲加热。离子束的能量吸收分布曲线在定性上和电子束

类似。典型的情况是，在最初的几微秒内能量的吸收近似呈高斯分布。再者电子束和离

子束均将其能量存于电子激发和晶格激发之中，而离子束进入晶格激发的能量百分率比
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较大。与之相反，激光束起初将其能量储存于电子中，在表面处具有最大的强度，并随

着深度成指数降低。

离子束辐照时，离子将能量传给原子核和电子，哪一个传送占优势，取决于离子速

度、轰击粒子及基材原子的原子序数和原子质量。离子束辐照也可在短时间内在基材表

面层内沉积能量，可使表层熔化
[48]
。

用 3105eV的质子束轰击硅所沉积的能量分布曲线如图 34所示。从试样表面到粒

子达到的深度约 2.5m范围内，沉积能量分布得相当均匀
[35]
。
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图 34 用 3×105eV质子束轰击 Si时的能量分布曲线
[35]

4 非晶合金的应用

科技人员对非晶合金的重视，在很大程度上是因为这类材料在很多方面具有各种优

异的性能和重要的应用前景。最早的推动力起源于某些非晶合金有很高的强度，引起关

注，可是后来发现其疲劳性能不够理想，其次作为结构材料要解决大规模生产，困难重

重。后来陆续发现非晶合金有很好的磁性和其他奇异性能，非晶合金的研究更是方兴未

艾。本节将总结报道一些非晶合金的性能并选择几个典型例子。表 5为非晶材料的一些

应用例子。

表 5 非晶材料应用的一些例子[1]

非晶态固体的类型 代表性的材料 应 用 所用的特性

氧化物玻璃 (SiO2)0.8(Na2O)0.
2

窗玻璃等 透明性，固体性，形成大张的能力

氧化物玻璃 (SiO2)0.9(Ge2O)0. 用于通信讯网络的纤维光 超透明性，纯度，形成均匀纤维的能力
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1
波导

有机聚合物 聚苯乙烯 结构材料，“塑料” 强度，质量轻，容易加工

硫系玻璃 Se,As2Se3 静电复印技术 光导电性，形成大面积薄膜的能力

非晶半导体 Te0.8Ge0.2 计算机记忆元件 电场引起非晶晶化的转换

非晶半导体 Si0.9H0.1
太阳能电池 光电性质，大面积薄膜

金属玻璃 Fe0.8B0.2 变压器铁芯 铁磁性，低损耗，形成长带的能力

4.1 非晶软磁合金

一般是以钴基和铁基为主，再加入其他合金元素，钴基合金软磁性能较好，但价格

较高。由于非晶合金不存在磁晶各向异性，故需寻求应力和磁致伸缩耦合能量的零值点，

以便获得好的软磁性能。非晶钴基合金往往需经过热处理才能充分发挥合金的软磁性能，

加热到高于居里温度后水淬，来避免热磁各向异性。非晶钴基软磁合金主要为 CoFeMSiB
系，不同性能要求加入不同的 M元素。高矩形比(0.95~0.98)非晶钴基合金可用作磁放

大器、互感器、电抗器等；低剩磁非晶钴基合金可用作脉冲变压器、单端高频电源等；

具有一般回线特点的非晶钴基合金(较高初始磁导率和较低矫顽力)可用作磁头、传感器

等 。 典 型 非 晶 铁 基 软 磁 合 金 有 Fe80B20(2605) 、 Fe78Si9B13(2605S-2) 、
Fe81Si3.5B13.5C2(2605S-3)、Fe67Co18Si1B14(2605Co)、Fe84Ni5Mo6B4Si1(2605SC)等，可

用作配电变压器、电抗器等。如用非晶铁基软磁合金代替硅钢制作 3kV·A变压器，可

使体积减小约五分之一，质量减轻约一半，铁损降低一半以上以及温升降低一半左右。

非晶铁镍基软磁合金(Fe  Ni  65%(原子分数))的饱和磁感应强度高于非晶钴基但

低于非晶铁基合金，矫顽力和最大磁导率低于非晶钴基但高于非晶铁基合金。典型的合

金为 Fe40Ni40P14B6(METGLAS2826)，其矫顽力为 0.48A/m。磁感应强度为 0.78T，最

大磁导率为 1.1108，可用作电源变压器、磁屏蔽等。表 6比较了用M-4 取向硅钢和

2605S-2非晶合金作为铁芯材料分别制成 25kV·A变压器的损耗对比，表 6中对比数

据充分证明非晶合金作为变压器铁芯材料的优越性。

表 6 两台 25kV·A配电变压器的损耗对比[50]

高效商品变压器 卷绕型变压器样机

铁芯材料
取向硅钢(M-4) 金属玻璃(2605S-2)

铁损(W) 85 16
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铜损(W) 240 235

损耗折价：

铁芯($7.462/W) $634.27 $119.39

绕组($1.538/W) $369.12 $361.43

$1003.39 $480.82

铁芯质量/kg 65 77

总质量/kg 182 164

非晶态合金的居里温度较晶态合金低
[49]

。在晶态合金中已发现相变对居里温度有

影响，但在非晶态合金中不存在这种影响，见图 35[50]。
已经知道过渡族元素／类金属非晶合金的局域磁矩行为是和同成分的晶态合金

的行为相似。对 Co80xMx(M  P,B)非晶合金，当类金属含量减小时，磁矩增加到靠

近晶态 Co的磁矩，对 Fe100xMx非晶合金的影响也是如此，在类金属存在时，磁矩增

加到接近-Fe的磁矩
[51]

。富 Co 非晶合金磁致弹性有优异的特性，如 Co80B20非晶合

金在高温下或添加 Fe 时，其磁致伸缩变为正值，图 36为 Co80xTxB20非晶合金的室

温磁致伸缩性能
[52]

。表 7为一些非晶合金的磁致伸缩值。
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图 35 不同的 T80P10B10非晶态薄膜的居里温度随平均的过渡金属价电子浓度的

变化(虚线代表晶态合金的数据
[50])
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(a) Co80xTxB20金属玻璃的室温磁致伸缩对成分的依赖关系；

(b) 在高温下磁致伸缩趋近于零的两种成分的磁致伸缩对温度的依赖关系
[52]

表 7 一些非晶和晶态材料的居里温度 Tc、高场磁化率 xhf、受迫体积磁致伸缩/H、
压缩系数 k 和居里温度的压力系数Tc/p

材料 Tc/K
3

hf
2 1

10
(4π) 10 H/mmol

x


9

1
10 /
1000 A/m

4π

H


 

 
 
 

410
0.1GPa

k c
1

/
K (0.1GPa)

T p


 


非晶态 Fe83B17 600 0.9 4.5 14.3 –2.6

非晶态 Fe80B20 650 0.7 2.1 7.1 ―

非晶态 Fe90Zr10 238 ― 28.5 ― –5.6

晶态 Fe 104
3

0.34 0.45 5.9 ~0

晶态 Ni 630 0.13 0.12 4.6 0.4

晶态 Fe-35%/Ni 495 1.1 5.5 9.3 3.5

晶态 Fe-28%/Pt 448 0.8 1.8 7.7 4.0

4.2 非晶催化材料

张海峰等
[53]
首先用单辊法制成 50Ni-41.2Pd-8.8Si(质量分数)，然后用行星式球磨

机在氩气下磨成几百纳米大小的粉体。用一部分粉料在 873K真空下处理 1h，使非晶

Ni-Pd-Si转变成晶体，比较非晶和晶体 Ni-Pd-Si材料对苯乙烯的加氢反应，见图 37。
证明非晶 Ni-Pd-Si的加氢活性比晶体 Ni-Pd-Si高 6倍。
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图 37 Ni-Pd-Si非晶合金和晶体合金的加氢活性比较
[53]

非晶态钯合金(Pd80Si20、Pd77.5Ag6Si16.5、Pd60Ni20P20、Pd77.5Ca6Si16.5等)形成非晶所

需的冷却速率较低，很容易形成非晶态。它具有较高的电阻率，高的强度和硬度，较低

的弹性模量，优异的抗蚀能力和催化特性。

4.3 非晶结构材料

非晶结构材料具有十分高的室温拉伸强度，一些典型非晶合金的室温强度、硬度和

弹性模量值见表 8。
表 8 屈服强度、弹性模量、硬度和屈服强度与弹性模量之比[50]

合金成分
硬度 HV/DPN 断裂强度

f/(9.8102Pa)
弹性模量 E/9.8102Pa f/E HV/f

Fe80P20 700 ― ― ― ―

Fe80B20 1080 350 17103 0.02
0

3.1

Fe90Zr10 640 220 ― ― 2.9

Fe80P13C7 760 310 12.4103 0.02
5

2.5

Fe78B10Si12 910 240 12103 0.02
8

2.7



·150·

Fe62Mo20C18 970 390 ― ― 2.9

Fe62Cr12Mo8C18 900 330 ― ― 2.7

Fe46Cr16Mo20C18 1130 400 ― ― 2.8

Co90Zr10 600 190 ― ― 3.2

Co78Si15B12 910 306 9103 0.03
4

3.0

Co56Cr26C18 890 330 ― ― 2.7

Co44Mo36C20 1190 390 ― ― 3.1

Co34Cr28Mo20C18 1400 410 ― ― 3.4

Ni90Zr10 550 180 ― ― 3.1

Ni78Si10B12 860 250 8103 0.03
4

3.4

Ni34Cr24Mo24C18 1060 350 ― ― 3.0

Pd80Si20 325 136 6.8103 0.02
0

2.4

Cu80Zr20 410 190 ― ― 2.7

Nb50Ni50 893 ― 13.2103 ― ―

Ti50Cu50 610 ― 10.0103 ― ―

4.4 非晶耐蚀合金

除了常规的大块耐蚀合金之外，用离子注入等技术使表面非晶化形成非晶态表面

合金，也是一个重要途径。假若在快速急冷形成的表面合金中像 Cr这类强钝化剂元

素的浓度足够高的话，此合金通常会有较高的耐腐蚀性。这种合金的优点之一是由于

不存在晶界，可形成在晶界处连续的钝化膜。此外，溅射急冷合金也具有很高的成分

均匀性。

在 40keV，离子 1017/cm2
下，将 P+离子注入 304和 316SS钢中可产生非晶态表
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面合金。在去气 1mol/L H2SO4和 2% NaCl的 1mol/L H2SO4溶液中形成钝化膜。可看

到注入 P的钢的耐蚀性能得到显著的改善。在所用的这两种溶液中较易得到钝化，这可

由钝化电位、临界电流密度和钝化电流密度的降低显示出来。作者使用反射高能电子衍

射(RHEED)比较了 304SS钢注入 P前后，在 1mol/L H2SO4溶液、250mV和 500mV(相
对于标准 Calomel电极)下，经 1h钝化后所形成的钝化膜结构。结果发现，在 304SS
钢中形成的钝化膜结构是晶态，而在注入 P后钢中形成的钝化膜似乎基本上是非晶态。

钝化膜的稳定性是由以下两个原因引起的：① 非晶态钝化膜有效地起到了扩散障碍的作

用；② 在非晶态钝化膜内含有的磷酸盐具有抑制腐蚀的作用。

图 38指出 Fe70Cr10P13C7非晶合金比 18-8不锈钢具有更低的腐蚀速率，几乎低了

二个数量级。腐蚀试验是在 1mol/L H2SO4  0.5mol/L NaCl溶液中进行，特别是非晶

合金的抗点蚀能力十分优越。原因是非晶合金表面生成的钝化膜微观均匀
[54]
。
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图 38 Fe70Cr10P13C7非晶合金和 18-8不锈钢的电流密度比较
[54]

Ni-P是典型的研究非晶的合金系，可用化学镀等方法制得非晶膜。镀液以镍盐为主，

亚磷酸盐为还原剂，羟基羧酸盐为缓冲剂，调整镀液至中度酸性，维持在 80~90℃，镀

速控制在 10~15m/h。非晶镀膜中 P含量(质量分数)控制在 8%~12%。在各种酸溶液
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和碱溶液中都具有良好的抗腐蚀能力，在 2mol/L HCl溶液中或在 40% NaOH溶液中，

Ni-10P非晶镀膜的抗蚀能力要比 Cr18 Ni9不锈钢的约大 70倍，见表 9[55]。镀膜表面

硬度可达 5400MPa，耐腐性大大提高，和镀硬 Cr的抗腐水平一致。

4.5 大块非晶合金

传统地实现液态金属快速凝固有两条途径：一是施加一个很大的冷却速度；二是施

加一个很大的过冷度。当冷速足够快或过冷度足够大，晶体的形核与长大受到抑制，为

形成非晶创造必要的客观条件。但为了达到很大冷却速率，材料不能制成大块，只能制

成很薄的膜(如条带法)或很细的粉末(雾化法)，都为几十微米级，以保证快速的排热，但

很难制成三维大尺寸的非晶材料。

施加一个大过冷度是制备大块非晶材料的重要途径之一。快速凝固的热史反映向外

排热速率和再辉速率(释放潜热)之间的竞争，后者又和凝固速率成正比，凝固结晶时放

出潜热，使金属温度回升，称为再辉。如果温度回升超过固相线，又要发生重熔现象，

进入固液共存的两相区，如果这个时候再冷下来凝固就要产生偏析。进一步加大过冷度，

虽然有再辉，但这使回升的温度不超过固相线，这个极限过冷度称为超冷。超冷的条件

是成核前已有足够大的过冷度。如再辉温度等于或小于固相线温度为超冷。超冷中的一

个特例是结晶潜热等于零，此时生成非晶态。

表 9 Ni-10P非晶镀膜在不同介质中的腐蚀速率[55]

续表

介质 温度/℃
非晶态膜腐蚀率/

(mm/a)

Cr18Ni9不锈

钢腐蚀率

/(mm/a)
介质 温度/℃

非晶态膜腐蚀

率/(mm/a)
Cr18Ni9不锈钢

腐蚀率/(mm/a)

2mol/L盐酸 30 0.022 1.5 浓硝酸 30 1.029 0.5

2mol/L盐酸 50 0.312 1.5 10%氢氧化钠 沸 0.0001 1.5

2mol/L盐酸 75 2.331 1.5 20%氢氧化钠 沸 0.001 1.5

20%盐酸 30 0.020 1.5 40%氢氧化钠 沸 0.021 1.5

37%盐酸 30 0.042 1.5 96%氢氧化钠 沸 0.096 1.5

37%盐酸 50 1.085 1.5 20%重铬酸钠 沸 0.001 0.05~0.5

10%硫酸 30 0.030 1.5 3.5%氯化钠 沸 0.003 0.05~0.5

表 9 Ni-10P非晶镀膜在不同介质中的腐蚀速率[55]
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续表

介质 温度/℃
非晶态膜腐蚀率/

(mm/a)

Cr18Ni9不锈

钢腐蚀率

/(mm/a)
介质 温度/℃

非晶态膜腐蚀

率/(mm/a)
Cr18Ni9不锈钢

腐蚀率/(mm/a)

10%硫酸 60 0.185 1.5 10%氯化钾 沸 0.006 0.05~1.5

10%硫酸 75 0.400 1.5 20%氯化镁 沸 0.001 1.5

40%硫酸 30 0.012 1.5 45%氯化镁 沸 0.005 1.5

40%硫酸 75 0.677 1.5 10%氯化钡 沸 0.002 1.5

40%氢氟酸 30 0.012 1.5 5%氯化铁 30 0.321 1.5

40%氢氟酸 50 0.187 1.5 10%氯化铁 30 1.516 1.5

40%氢氟酸 60 0.266 1.5 10%氯化铵铜 沸 0.092 1.5

40%乳酸 沸 0.189 1.5 10%硫酸铜 30 0.072 0.05

50%磷酸 50 0.043 1.5 10%硫酸铜 50 0.212 0.05~0.5

85%磷酸 50 0.102 1.5 10%硫酸亚铁 30 0.002 ―

50%柠檬酸 50 0.041 0.5 30%次氯酸钠 30 0.0001 1.5

50%柠檬酸 沸 1.113 1.5 30%次氯酸钠 50 0.0014 1.5

85%甲酸 沸 0.012 1.5 20%过氯酸钠 沸 0.001 0.05~0.5

30%醋酸 沸 0.078 0.5~1.5 20%硫氰酸钠 沸 0.001 0.05

99%醋酸 沸 0.5~1.5 7%氟化钠 沸 0.001 1.5

100%草酸 沸 1.5

对制备大块非晶合金，合金成分选择有三个原则:一是要多组元；二是原子尺寸比要
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大；三是要有大的负混合焓。如 Co67Cr3Fe3Al5Ca2P15B4C1非晶合金有 8个组元
[56]
。目前

只要以 1K/s 如此小的冷却速率，就能制备出几个厘米厚的 Zr-Ni-Cu-Al、
Zr-Ti-Ni-Cu-Be、Zr-Ti(Nb)-Cu-Ni-Al等非晶合金。Nishiyama等

[57]
研制成功直径

达 72mm的 Pd40Cu30Ni10P20非晶合金，临界冷却速率进一步低到 0.1K/s就够，见图

39和图 40。
在研制大块非晶合金中，还采用下列辅助办法：

(1) 为了增大过冷度，用合适的熔剂处理，如 B2O3等来抑制非均质成核，否则就要

较大的冷却速率才能形成非晶
[57]
。

(2) 降低杂质含量，Lin 和 Johnson[58]证明降低氧含量，从 5250g/g 降低至

250g/g，可大大提高 Zr52.5Ti5Cu17.9Ni14.6Al10的非晶形成能力。

由于优化了非晶合金的成分，有很多方法很容易获得非晶，如吸铸法
[59,60]

、铸铜模

法
[61]
、铸石英管法

[62]
、雾化挤压法

[62]
和定向电弧熔化法

[63]
等。 

0.133K/s 

0.100K/s 

0.083K/s 

0.067K/s 

0.050K/s 

0.033K/s 

Pd40Cu30Ni10P20 
DTA 冷却 

加 B2O3溶剂 

30       40      50      60      70      80      90 
2 /() 

强
度

 

图 39 不同冷却速率下获得 Pd40Cu30Ni10P20合金的 X射线衍射图
[57]
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图 40 大块 Pd40Cu30Ni10P20非晶合金
[57] (直径 72mm，长 75mm)

非晶合金的强度很高，见表 10。Zr55Al10Cu30Ni5非晶合金的拉伸断裂强度达

1570MPa，冲击断裂功达 63kJ/m2 [64]
。非晶合金往往塑性较差，但已有报道

Fe74-xAl5P11C6B4Gex的非晶条带可弯至 180而不裂
[65]
。

液态金属的深过冷快速凝固是直接制备三维块体非晶合金的重要手段之一。深过冷

快速凝固是通过对大体积液态金属的微观净化，最大限度地去除、分解或钝化液态金属

中可在低过冷度下发生形核的异质形核质点，在液态金属中创造一个可能是均质形核的

客观条件，使其获得热力学深过冷。这是一种固液界面前沿温度梯度为负的特定条件的

快速凝固。由于液态金属所能获得的过冷度原则上不受熔体体积限制，而只与净化效果

有关，所以熔体的凝固过程只取决于过冷度，可实现大体积液态金属的快速凝固，甚至

在外界较慢的冷却速率条件下实现形成大块非晶合金。到目前为止，几乎国内外所有的

深过冷研究都是通过无容器悬浮熔炼或在石英坩埚中进行。往往在坩埚内壁加一惰性涂

层，保持其过冷态。这种涂层要有非常好的热稳定性，在凝固温度范围内不具有异质形

核能力。目前有人正在研究用这一种非晶涂层，如用溶胶、凝胶法，进行硅酸乙酯的水

解和缩聚，可制备出 SiO2非晶涂层。

表 10 一些非晶合金的拉伸强度和硬度值[16]

续表

合金

硬度 H /
(kg·mm

2)

弹性模量

E/
GPa

屈服强度

 y/ GPa
断裂强度

 f/ GPa

密度/
(mg·mm

3)

温度

/ K
y/H  y/E  / 3H E

Pt60Ni15P25 408 96.1 1.18* 1.86* 15.71 536 3.4 81 0.014

Pd64Ni16P20 452 93.5 1.22 1.57 10.1 638 3.6 76 0.016

Pd77.5Cu6Sil7 473 90.7 1.47 1.52 10.4 682 3.2 62 0.017

Pd80Si20 490 88 0.86 1.34 10.3 667 5.6 102 0.018

表 10 一些非晶合金的拉伸强度和硬度值[16]
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续表

合金

硬度 H /
(kg·mm

2)

弹性模量

E/
GPa

屈服强度

 y/ GPa
断裂强度

 f/ GPa

密度/
(mg·mm

3)

温度

/ K

Ni64Pd16P20 541 106 1.47* 1.77* 8.75 641 3.6 72 0.017

Cu57Zr43 540 75 1.35 1.96 ― ― 3.9 56 0.024

Cu50Zr50 580 83.5 ― ― 7.33 756 ― ― 0.023

Ni80P20 590 109 ― ― 8.0 618 ― ― 0.018

Ti50Cu50 610 96.7 ― ― 6.25 ― ― ― 0.021

Fe60Ni15P16B6A13 660 125 1.86 2.45 7.22 610 3.5 67 0.017

Fe60Ni20P13C7 660 ― 1.86 2.45 ― 663 3.5 ― ―

Ti50Be40Zr10 730 106 2.27 ― 4.13 713 3.2 47 0.023

Fe40Ni40P14B6 750 125 ― 1.62 7.51 673 ― ― 0.020

Fe38Ni39P14B6Al3 750 127 2.10 ― 7.52 ― 3.5 60 0.019

Fe80P20 755 130 ― ― 7.10 ― ― ― 0.019

Fe80P13C7 760 122 2.30 3.04 ― 693 3.2 53 ―

Ni49Fe29P14B6Si2 792 132 2.35 2.38 7.65 ― 3.3 56 ―

Fe80P16C3B1 835 135 2.44 ― 7.30 ― 3.4 55 0.020

Fe72Cr8P13C7 850 ― 3.35 3.78 ― 713 2.5 ― ―

Ni75B17Si8 858 78 2.16 2.65 ― 713 3.9 36 0.036

Ni36Fe32Cr14P12B
6

880 141 2.73 ― 7.46 ― 3.2 52 0.020

Ni50Nb50 893 132 ― ― ― ― ― ― 0.022

Fe78B12Si10 910 85 2.16 3.3 ― 773 4.1 39 0.034

Co75B10Si15 943 160 ― ― ― ― ― ― 0.019

Fe80B20 1100 166 3.63 7.4 ― 721 3.0 46 0.022

Fe75B25 1314 178 ― 7.27 ― ― ― ― 0.024
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注：表示压应力，表示玻璃化转变温度。

4.6 其他应用

非晶半导体是当代一类重要的新材料，基本上可以分成共价键非晶半导体和离子键

非晶半导体，前者如 Si、Ge、InSb、GaSb等，后者主要是氧化物玻璃如 V2O5-P2O5、

V2O5-GeO2-BaO等。非晶半导体已应用于很多重要的器件上，如非晶硅作为太阳能电

池，在太阳光谱最强的范围内要比晶体硅的光吸收系数强，大面积的非晶太阳能电池的

转换效率已达 10%。从图 7可以看出 1~3eV光谱范围内，晶体 Si的光吸收低于非晶

Si，大约低一个数量级，特别是这个范围正好是太阳光谱中含能量最多。由于这一差别，

太阳能电池中只要厚度小于 1m的非晶 Si膜就足够，相反如果用晶体 Si在同样吸收太

阳光子的情况下需要厚达 50m的膜。此外用非晶硫系化合物制成的光信息存储光盘，

要比磁盘有更大的存储密度。

一些铁基和钴基非晶合金在晶化温度下，所有试样都显示出反常的热膨胀，但是铁

基非晶合金在低于居里温度时，则显示出由于自发体积磁致伸缩引起的大的反常。自发

体积磁致伸缩是由于热能、弹性能和磁能之和变为最小值所致。热膨胀反常易受合金化

元素的影响。通常为了使非晶相稳定，非晶合金要含有两种或三种类金属。Fe-Si-B非

晶合金的热膨胀反常随着硅或硼含量的减少而变得更为明显。低于居里温度时，这些曲

线显示出明显的反常。尤其是 Fe83B17合金，自发体积磁致伸缩与通常的非简谐性所引起

的热膨胀相当，这便导致在室温附近的几乎为零的热膨胀。为此可以利用其零热膨胀的

特性。
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