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摘要    系统地研究了不同非晶合金材料的拉伸、压缩变形与断裂特征, 总结

了不同非晶合金材料拉伸与压缩断裂的不对称性, 在此基础上提出了一个新

的参数α =τ 0 /σ 0和统一拉伸断裂准则, 将最大正应力准则、屈特加准则、莫尔-
库仑准则和范米塞斯准则有机地统一起来. 观察到具有剪切变形行为的非晶

合金, 其压缩塑性随样品的高径比减小而逐渐增加; 提出了剪切带旋转机制

来解释具有高塑性非晶合金材料压缩变形过程中剪切带的偏转, 总结了钨丝

和原位析出枝晶对非晶合金复合材料韧化效果的不同作用, 讨论非晶合金材

料压缩剪切断裂、劈裂和破碎的竞争关系, 采用动态断裂理论解释了某些脆性

非晶合金解理断裂表面上的规则纳米尺度断裂台阶的形成; 提出了α =τ 0 /σ 0是

控制非晶合金发生剪切变形与断裂、劈裂以及破碎失效与否的本征参数. 
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金属晶体材料的强化方法要么通过增加缺陷(如位错)的密度来提高, 如严重塑性变形的

金属材料 [1], 要么可以通过使晶体中的缺陷(如位错)完全消除来获得, 如金属晶须 [2]. 20 世纪

60 年代初美国加州理工学院Duwez研究组通过对Au-Si合金进行高速冷却, 首次制备出非晶合

金材料 [3]. 随后人们在其他体系的合金中也制备出不同厚度的非晶合金条带 [4~8], 因此, 在 20
世纪 70~80 年代一些学者便开始了非晶合金力学性能与断裂机制的研究 [5,9~17], 这使人们对金

属材料的强度以及变形与断裂行为有了新的认识. 由于非晶合金内部结构为一种无序状态, 
在宏观上表现出各向同性特征, 并且它不存在晶界、位错和晶体学取向效应, 因此非晶合金材

料的变形与断裂通常表现出不同于金属晶体材料的特点, 如高强度、高硬度、高弹性极限等. 
通常在低温范围变形非晶合金主要发生剪切变形而造成应变高度局部化, 最后很容易沿单一

剪切带发生准脆性断裂行为 [14,15]; 而在高温变形时非晶合金则表现为一种黏滞性塑性流变, 
具有比较高的塑性变形能力 [14]. 20 世纪 90 年代初日本东北大学金属研究所Inoue教授研究组
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和美国加州理工学院Johnson教授研究组 [18,19]分别采用多组元合金体系, 在低冷却速率下制备

出毫米甚至厘米量级尺寸的块体非晶合金, 使非晶合金的研究取得突破性进展. 从 20 世纪 90
年代初至今的十几年时间里人们已经在许多合金体系中如Pd[20,21], Mg[22,23], La[24,25], Nb[26,27], 
Ti[28,29], Fe[30,31], Co[32], Ni[33,34], Cu[35,36]和Zr[37~40]等相继制备出块体非晶合金材料. 一方面人们

追求高的玻璃形成能力(GFA), 探索非晶合金形成的奥秘, 使非晶样品尺寸不断突破现有记录, 
得到了许多大尺寸非晶合金样品. 这些块体非晶合金的成功制备为人们全面和深入认识其力

学、物理与化学性能提供了新的机会, 并为金属材料的强韧化提供了新的途径. 另一方面, 人
们为解决非晶合金材料的脆性提出了一系列的解决办法, 如加入第二相粒子 [41~44]、高强度纤 
维 [45~48]、通过原位析出纳米晶或准晶粒子 [49~51]和枝晶固溶体 [52,53]来制备不同非晶合金复合

材料. 人们发现通过加入增强相可以有效阻止单一剪切带的快速扩展, 诱发多重剪切带和造

成剪切带的局部旋转或偏转, 进而提高非晶基体的塑性变形能力和宏观塑性 [54~56]. 此外, 人
们还发现某些非晶合金本身也具有比较高的塑性变形能力, 如Au基和Cu-Zr-Al非晶合金 [36,57]. 
关于非晶合金及其复合材料变形、断裂及其强韧化的研究得到越来越多的关注, 也试图提出一 
些新的本征参量来解释其韧性与脆性断裂的本质原因, 如以提高泊松比或降低剪切模量/体模

量之比等来提高非晶的塑性 [58~60], 并在一些非晶合金中得到了初步的实验验证. 但如果仔细

对比便可发现以泊松比或剪切模量/体模量来衡量非晶合金韧性或脆性也存在一定的问题, 如
非晶合金Zr41Ti14Cu12.5Ni10Be22.5在623 K经不同时间退火后, 其断裂韧性从86 MPa·m1/2迅速降

低到只有 8 MPa·m1/2, 而其泊松比和剪切模量/体模量却几乎没有变化 [58], 这说明泊松比或剪

切模量/体模量并不是控制非晶合金塑性高低的决定性因素, 探索非晶合金塑性变形能力还需

要更深入的研究工作. 本文将首先从对非晶合金材料拉伸/压缩断裂不对称的认识开始, 进一

步揭示其变形、断裂与经典强度和断裂准则之间的关系, 通过归纳不同非晶合金断裂的共同规

律, 提出了新的参数α =τ 0 /σ 0 和统一拉伸断裂准则; 随后探讨了不同非晶合金材料的剪切塑

性变形和劈裂和动态破碎以及动态解理断裂行为, 提出α =τ 0 /σ 0 是控制非晶合金发生塑性剪

切变形与断裂、劈裂与破碎失效的本征参数.  

1  非晶合金的剪切断裂规律 
非晶合金作为一种宏观上各向同性材料, 它不能象金属晶体材料那样具有特定的滑移系, 

通过位错在滑移面上连续滑动和交互作用发生塑性变形. 这样就产生了一个力学上的问题: 
非晶合金是如何发生剪切变形和随后断裂的? 或者说剪切带的取向与应力轴有何关系, 它的

剪切屈服和断裂是否满足经典的断裂与强度理论. 为此通过设计单向拉伸和压缩力学性能试

验以及随后观察和比较剪切带的形成可以获得有意义的结果.  
通过对一系列Zr基非晶合金进行拉伸和压缩试验发现, 对于同一种成分的非晶合金样品, 

在拉伸载荷下发生脆性剪切断裂, 其剪切断裂面与拉伸轴的夹角大约是  56°[61], 如图  1(a). 在
拉伸断裂样品表面上只有 1~2 条剪切带 [62], 这表明主剪切带一旦开动便迅速沿其剪切面产生

剪切断裂. 而在压缩载荷下非晶合金同样也表现出脆性剪切断裂, 如图  1(c), 但其剪切断裂面

与压缩轴方向夹角通常小于 45°, 如 42°等 [61].  
本实验曾选择了 3种Zr基非晶合金 10余根样品进行拉伸和压缩试验, 发现的主要规律是:  
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图 1  各种非晶合金材料的拉伸与压缩断裂特征 
(a)和(b)为非晶合金的拉伸剪切断裂与断口表面形貌; (c)和(d)为非晶合金的压缩剪切断裂与断口表面形貌;  

(e)和(f)为经过 420℃退火的锆基非晶合金的拉伸正断与断口表面形貌 

 
在拉伸载荷作用, 剪切断裂面与拉伸轴之间的夹角总是大于 45°, 一般在 55°附近 [61~64]; 而在

压缩载荷作用下, 剪切断裂面与压缩轴之间夹角总是小于 45°, 大约在 40°附近 [61~65]. 早在上

世纪 70~80年代, 一些研究者在对非晶合金条带拉伸时, 也观察到其宏观剪切断裂面与拉伸轴

的夹角大于  45°的情况 [66~73]. 近年来国内外一些学者对不同成分的块体非晶合金进行了很多

拉伸实验, 表  1 系统地总结了在不同非晶合金材料中目前所能收集到的典型拉伸剪切断裂角的

数据 [61~87], 可以看出他们得到的结果都与图  1(a)相类似 [74~87]. 关于非晶合金的压缩剪切断裂, 
早期Donovan曾经对Pd基非晶合金进行过仔细的研究, 发现这种非晶合金的剪切断裂面也不

发生在最大分切应力面上, 大致与压缩轴成 42°夹角 [16,17]. 近年来由于国内外学者对各种不同

成分的块体非晶合金材料进行了的大量的压缩实验, 很多研究者都发现在压缩载荷作用下非

晶合金的剪切断裂面也偏离最大剪切应力面, 即向小于 45°方向偏转, 表 2 系统地总结了在不

同成分非晶合金中所能收集到的典型压缩剪切断裂角的数据 [17,43,45,61,62,64,65,73,80,82,86,88~98]. 
由于非晶合金具有各向同性的特点, 在拉伸或压缩载荷作用下, 若按照经典的屈特加准 
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表 1  不同非晶合金材料的拉伸剪切断裂角 
    研究者     合金成分 断裂角(θ 

T)/(°) 
Alpas 等人[66] Ni78Si10B12 ∼55 
Bengus 等人[67] Fe70Ni10B20 ∼60 
Davis和Kavesh[68] Pd77.5Cu6Si16.5 ∼50 
Davis和Yeow[69] Ni49Fe29P14B6Si2 ∼53 
He等人 [74] Zr52.5Ni14.6Al10Cu17.9Ti5 55~65 
Inoue等人 [35] Cu60Zr30Ti10 ∼54 
Inoue等人 [75] Zr65Ni10Al7.5Cu7.5Pd10 ∼50 
Inoue和Wang[76] Fe-C-Si ∼90 
Inoue等人 [77] (Al84Y9Ni5Co2)0.95Sc5 ∼55 
Kawamura等人 [78] Pd40Ni40P20 ∼53 
Lee等人 [79] La86−yAl14(Cu, Ni)y ∼90 
Lewandowski等人 [80] Zr40Ti12Ni9.4Cu12.2Be26.4 55±3.3 
Liu等人 [81] Zr52.5Ni14.6Al10Cu17.9Ti5 53~60 
Lowhaphandu等人 [82] Zr62Ti10Ni10Cu14.5Be3.5 57±3.7 
Megusar等人 [70] Pd80Si20 ∼50 
Mukai等人 [83] Pd40Ni40P20 ∼56 
Noskova等人 [71] Co70Si15B10Fe5 ∼60 
Sergueeva等人 [84] Zr41.2Ti13.8Cu12.5Ni10Be22.5 ∼56 
Takayama[72] Pd77.5Cu6Si16.5 50~51 
Wu等人 [85] Ti60Cu14Ni12Sn4Nb10 ∼90 

Zr56.2Ti13.8Nb5.0Cu6.9Ni5.6Be12 48~51 Wu等人 [86] 

 Zr56.2Ti13.8Nb5.0Cu6.9Ni5.6Be12 ∼90 (退火) 
Xiao等人 [87] Zr52.5Cu15Al10Ni10Be12.5 ∼55 
Zhang等人 [61] Zr59Cu20Al10Ni8Ti3 (退火) ∼90 
Zhang等人 [62] Zr59Cu20Al10Ni8Ti3 ∼54 
Zhang等人 [64] Zr52.5Ni14.6Al10Cu17.9Ti5 ∼56 
Zielinski等人 [73] Ni75Si8B17 ∼53 

 
则, 非晶合金的剪切断裂应该发生在最大剪切应力面上, 即其剪切断裂角应该总是为  45°, 上
述大量实验结果表明非晶合金的剪切断裂并不服从屈特加准则. 另一方面我们知道, 非晶合

金通常具有极高的断裂强度, 如Zr基非晶合金的强度大约在 1.5~2.0 GPa, 这样高的断裂强度

使其在断裂瞬间剪切断裂面上的法向应力也非常高(0.75~1 GPa), 而在拉伸和压缩实验过程中, 
剪切断裂瞬间法向应力方向刚好相反. 因此, 这样高的法向应力必然影响其断裂瞬间剪切面

的取向, 使得拉伸和压缩剪切断裂角表现出明显的差别. 若考虑拉伸剪切断裂瞬间法向应力

对剪切断裂具有促进作用, 则必然使剪切面从  45°位置向大于  45°的方向发生偏转 [61,62]; 同样

在压缩剪切断裂瞬间, 该法向应力对其剪切断裂将起抑制作用, 造成最后剪切断裂角略小于

45°[61,62]. 通过对拉伸和压缩剪切断裂样品进行系统观察, 发现二者断裂表面形貌也明显不同. 
其中在拉伸断口表面上存在着大量放射状的韧窝形貌, 这些放射状的韧窝应该是法向张应力

作用的结果, 如图  1(b). 而在压缩断口上则不存在这种放射状的韧窝形貌, 而是单一方向的脉

纹形貌, 如图  1(d). 这种单一方向的脉纹形貌是纯剪切应力作用的结果. 同样这两种脉纹形貌

也是非晶合金断裂瞬间高度局部化的剪切带内温度迅速升高而导致局部熔化的一个直接反     
映 [81,96].  
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表 2  不同非晶合金材料的压缩剪切断裂角 
   研究者                 合金成分 断裂角(θ 

T) /(°) 
Bian等人 [43] Zr52.5Ni14.6Al10Cu17.9Ti5+Nano-carbon-tubes (CNT) ∼41.3 
Donovan[17] Pd40Ni40P20 41.9±1.2 
Eckert等人 [88] Cu47.5Zr47.5Al5 ∼40.2 
He等人 [74] Zr52.5Ni14.6Al10Cu17.9Ti5 40~45 
He等人 [45] (Zr55Al10Ni5Cu30)0.95Ta5 31~33 
Inoue等人 [89] Co43Fe20Ta5.5B31.5 ∼44 
Inoue等人 [90] [(Fe0.8Co0.2)0.75B0.2Si0.05]Nb4 ∼44 

Ni59Zr16Ti13Si3Sn2Nb7 ∼43 
(Zr70Ni10Cu20)82Ta8Al10 ∼40 

Lee等人 [91] 

 

 Zr46.75Ti8.25Ni10Cu7.5Be27.5 40.5~41.0 
Lewandowski等人 [80] Zr40Ti12Ni9.4Cu12.2Be26.4 40.4±1 
Lowhaphandu等人 [82] Zr62Ti10Ni10Cu14.5Be3.5 41.6±2.1 
Mukai等人 [92] Pd40Ni40P20 ∼42 
Ott等人 [93] Zr57.4Cu16.4Ni8.2Ta8Al10 ∼41.5 
Wang等人 [94] Zr41.25Ti13.75Ni10Cu12.5Be22.5 ∼40 
Wesseling等人 [95] Cu60Zr20Hf10Ti10 ∼40.5 
Wright[96] Zr40Ti14Ni10Cu12Be24 ∼42 
Xu等人 [97] Mg65Cu7.5Ni7.5Cu7.5Ag5Y10+(10~30)%TiB2 40~42 
Zhang等人 [62] Zr59Cu20Al10Ni8Ti3 ∼43 
Zhang等人 [65] Zr59Cu20Al10Ni8Ti3(不同高径比) 40~43 
Zhang等人 [64] Zr52.5Cu17.9Al10Ni14.6Ti5 ∼42 
Zhang等人 [98] Ti50Cu22Ni20Sn3Si2B3 ∼32 

 
此外, 通过对上述Zr基非晶合金样品的玻璃转变温度(400~420℃)附近退火 10~20 min后

进行拉伸试验, 结果表明, 其拉伸断裂强度迅速降低到几十兆帕到几百兆帕不等, 并且全部退

火样品均表现出与拉伸轴垂直的正断破坏 [61], 而不是发生剪切断裂, 如图  1(e). 而在其断裂表

面上几乎没有熔化的迹象, 通常表现出一种类似于“山脊”的脆性(解理)断裂特征, 如图  1(f). 
这表明非晶合金退火后的断裂行为与相应的机制发生了显著变化, 这种断裂行为与其他退火

后的非晶合金的断裂行为是非常相似的 [99~102]. 
从表  1 给出的典型拉伸断裂角数据可以看出, 不同非晶合金材料的拉伸断裂主要有两类

特征, 一是拉伸剪切断裂, 剪切断裂角一般在 50°~65°范围; 另一种是拉伸正断, 断裂面几乎

垂直于应力轴, 即断裂角为  90°. 这两种典型的断裂特征是否符合传统的断裂与强度理论呢? 
下面将分别加以分析说明.  

材料的断裂与强度理论是判断材料在复杂应力状态下是否破坏的理论, 自从 17 世纪伽利

略提出最大正应力准则以来, 近三四百年时间里各国学者提出了很多理论或模型, 其中广泛

为被人们接受和使用的断裂准则包括: 最大正应力准则、最大切应力准则(屈特加准则)和莫尔-
库仑准则和范·米塞斯准则 [103], 其中最大正应力准则的临界破坏条件为 
 T 0 ,σ σ≥  (1) 

即外力所施加的最大拉伸正应力 Tσ 高于临界值 0σ 时材料产生破坏, 并且其拉伸断裂面垂直

于拉伸轴, 这与表 1 中某些非晶合金的断裂行为是一致的. 在单向拉伸载荷作用下, 其临界断

裂线与拉伸应力莫尔圆的相互关系如图  2(a), 该准则成立所需的附加条件是其临界抗剪强度 
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图 2  拉伸载荷下经典的断裂与强度理论示意图 
(a) 最大正应力准则; (b) 最大切应力准则; (c) 莫尔-库仑准则; (d) 范⋅米塞斯准则 

 

0 0 / 2.τ σ≥  

另一个简单实用的经典断裂理论为最大切应力准则, 其临界断裂条件为 
 0 ,τ τ≥  (2) 

即样品剪切断裂发生在最大切应力面上, 此时拉伸轴与剪切面之间的夹角为  45°, 如图  2(b). 
该准则成立所需要的附加条件为 0 02σ τ≥ , 其中 0σ 和 0τ 是材料的本征解理正断强度和剪切强

度. 从表 1 中的数据来看, 最大切应力准则也不适合于解释非晶合金的剪切断裂行为. 为了考

虑剪切面上法向应力 nσ 对剪切断裂的影响, 莫尔-库仑准则给出了如下临界剪切断裂条件: 

 0 ,nτ τ μσ−≥  (3) 

即外加的切应力τ 在克服材料的本征剪切强度 0τ 的同时, 其剪切面上的法向应力 nσ 对剪切断

裂起促进作用, 因此, 莫尔-库仑准则可以成功地解释单向拉伸剪切断裂角 Tθ 大于  45°的现  

象 [61,62,80,81,96], 如图 2(c), 这样也就能合理解释表 1 中不同非晶合金的剪切断裂角在 50°~65°

范围的情况. 但该准则不能解释为什么非晶合金还会发生拉伸正断, 也不能解释大多数非晶

合金材料的拉伸与压缩强度的不对称性并不十分明显.  
对于范⋅米塞斯准则, 其临界条件为 

 2 2 2
1 2 2 3 3 1( ) ( ) ( ) ,Cσ σ σ σ σ σ− + − + − ≥  (4) 

其中σ1, σ2和σ3为样品的三向主应力, 在单向拉伸载荷作用下, 考虑二维应力的情形, 即σ3 = 0, 
(4)式可以简化为 

 2 2
1 2 1 2 / 2.Cσ σ σ σ+ − ≥  (5) 

若采用σ -τ 坐标系, (5)式可以进一步整理得 
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2 2

0 0
1,σ τ

σ τ
⎛ ⎞ ⎛ ⎞

+ =⎜ ⎟ ⎜ ⎟
⎝ ⎠ ⎝ ⎠

 (6) 

其中σ0 和τ0 为材料的某一个剪切面上无正应力作用下的临界抗剪强度和无切应力作用下的临

界解理正断强度, 对于范⋅米塞斯准则 0 0/ 3 / 3τ σ = 为一常数. 如图  2(d), 在拉伸载荷作用下, 

该准则所预测的剪切断裂角θ T = 60°也为一常数, 这表明范⋅米塞斯准则在预测非晶合金的拉

伸断裂行为也有很大局限性.  
从上述非晶合金的拉伸断裂方式来看, 几个经典的断裂准则只能部分解释其拉伸断裂行

为, 这即产生两个很重要的问题: (ⅰ) 为什么同样是非晶合金材料其拉伸断裂方式要由不同

的断裂准则来解释? (ⅱ) 上述 4 个经典的断裂准则是否可以由一个更普遍的断裂准则来描述, 
即统一为更一般性的断裂准则? 

让我们再来看一下范⋅米塞斯准则(图 2(d)), 该准则要求 0 0/ 3 / 3τ σ = 总为常数, 而对于任

何一个各向同性的材料, 由于材料性质的差别, 其临界抗剪切强度 0τ 与临界解理正断强度 0σ

的比值 0 0/τ σ 应该是一个变值而非总是常数 3 / 3 , 如果选择一个新的参数 0 0/α τ σ= 为任意值, 

则可以得到一个更具普遍性的断裂准则 [103], 即 

 
2 2

0 0
1,σ τ

σ τ
⎛ ⎞ ⎛ ⎞

+ =⎜ ⎟ ⎜ ⎟
⎝ ⎠ ⎝ ⎠

 (7) 

在单向拉伸载荷下的临界断裂条件如图 3(a)~(c), 其中参数 0 0/ 0α τ σ= → 时, 其拉伸剪切断裂

可如图 3(a), 此时其临界剪切断裂角θ T → 45°, 这与屈特加准则是一致的; 当参数 
 

 
 

图 3  统一拉伸断裂准则示意图 

(a) 当 0 0/ 0α τ σ= → 时状态; (b) 当 0 2 / 2α< < 时状态; (c) 当 2 / 2α ≥ 时状态 
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 0 2 / 2α< <  (8) 
时, 拉伸剪切断裂角θ T = 45°~90°, 该断裂准则与莫尔-库仑准则预测的结果是等效的, 如图

3(b); 若 3 / 3,α =  则θ T = 60°, 即为范⋅米塞斯准则; 当参数 2 / 2,α ≥  如图  3(c), 此时拉伸

断裂总是正断, 即θ T = 90°, 这与最大正应力准则是一致的, 也能很好地解释退火后非晶合金

材料的拉伸正断行为和较低的断裂强度. 由于非晶合金微观结构上可能存在一定的差别, 其
临界抗剪切强度τ 0 与解理正断强度σ 0 的比值 0 0/α τ σ= 应该也是变化的. 我们认为材料的抗剪

切强度τ 0 与解理正断强度σ 0 是两个不相关的基本强度, 它们的绝对值与相对大小决定了材料

的强度水平与脆性程度. 对于非晶合金材料, 它们的抗剪切强度τ 0 与解理正断强度σ 0 可以先

通过拉伸试验测量断裂强度σ T和断裂角度θ T, 然后通过以下公式计算出其抗剪切强度τ 0 与解

理正断强度σ 0
[103,104], 即 

 2
0 T /2 1 ,τ σ α= −  (9a) 

 2
0 T /2 1 ,σ σ α α= −  (9b) 

其中 

 2 2
T T Tsin cos / 2 sin .α θ θ θ= −  (10) 

根据上述提出的断裂准则, 不仅能成功地解释表  1 中各种不同非晶合金材料拉伸断裂角

之间的差别, 还可以将 4 个经典的断裂准则有机地统一起来. 为了更清楚地建立统一拉伸断裂

准则与 4 个经典断裂准则之间的关系 [104], 图 4 给出了剪切断裂角和拉伸强度随α =τ 0 /σ 0 变化

的趋势, 其中A~D 4 个区域或位置分别对应于 4 个经典断裂准则所适用的范围. 
 

 
 

图 4  根据统一拉伸断裂准则, 参数α =τ 0 /σ 0 对材料的拉伸强度与剪切角的影响规律示意图 
其中经典的最大正应力准则、最大切应力准则、莫尔-库仑准则和范⋅米塞斯准则在该统一拉伸断裂准则中的不同位置

或区域 
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在各种不同的金属材料中, 由于微观组织的差别, 其抗剪切强度τ 0 与解理正断强度σ 0 总

是相差很大, 因此α  = τ 0 /σ 0 值将可能相差很大. 如延性单晶体材料, 其临界剪切强度通常很低

(只有几兆帕或十几兆帕), 而发生解理断裂是很困难的或不可能的, 因此其α  =τ 0 /σ 0 值很可能

接近于 0. 随着滑移带内位错的增殖、交互作用以及次滑移的潜在硬化作用和晶界对位错的塞

积作用造成的晶粒细化所带来的晶界强化效应, 单晶体、常规粗晶体、细晶材料甚至纳米晶材

料, 它们的α =τ 0 /σ 0 值将逐渐增加, 如图 5 所示的A区和B区 [105]. 另一方面, 在理想情况下, 一
个各向同性材料在受到拉伸和压缩载荷作用时, 若其拉伸剪切屈服和断裂服从统一断裂准则, 
而压缩剪切屈服或断裂服从最大切应力准则, 则此时其拉伸强度σT和压缩强度σC可以分别简

单地表示为 

 2
T 02 1 ,σ ασ α= −  (11) 

 C 02 .σ ασ=  (12) 
 

 
 

图 5  根据统一拉伸断裂准则, 参数α =τ 0 /σ 0 对不同材料的拉伸强度与压缩强度的影响规律示意图 
 

这样其拉伸与压缩强度之比 2
T C/ 1σ σ α= − 将随α  =τ 0 /σ 0 值的增加而降低, 表现出明显的不

对称性, 如图 5 中C区部分. 对于A和B两个区域将主要对应于晶体材料的特征 [105], 而C区开始

部分α  =τ 0 /σ 0值相对较低, 其拉伸与压缩强度的不对称性也相对较小, 这与大多数呈剪切断裂

的非晶合金的强度结果是一致的 [61,105]. 随α  =τ 0 /σ 0 值的继续增加, 非晶合金的拉伸与压缩强

度的不对称性将进一步逐渐加大, 这与某些脆性非晶合金的断裂结果是完全一致的 [99~102]. 近
年来, 某些学者提出非晶内部微观结构的有序度是不完全相同的, 它们在宏观上可能表现出

很大的塑性差异 [106~111], 这种微观结构上的差异也将导致其α  =τ 0 /σ 0 值的变化. 我们认为, 对
于低α 值非晶合金材料, 由于剪切强度τ 0 相对较低, 这类非晶合金更容易发生剪切变形而表现
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出良好的塑性, 如某些Zr, Cu, Au和Pd基非晶合金等 [54,57,60,88,110,111]; 对于高α 值非晶合金材料, 
由于剪切强度τ 0 的提高, 剪切变形相对困难, 因而很难表现出塑性, 如Mg, Co和Fe基非晶合金
[58,90,97]. 此外, 非晶合金经过退火后, 其α =τ 0 /σ 0值也将明显提高, 造成由原来的纯剪切断裂转

变为劈裂甚至是破碎成若干细小的碎块 [98~102,112~115]. 正是由于各种不同非晶合金材料微观结

构上的差别, 造成其α =τ 0 /σ 0 值的明显变化, 进而使不同非晶合金材料表现出不同程度的塑性

变形能力和不同的断裂方式. 表 3 给出了不同非晶合金材料的名义拉伸强度、剪切断裂角以及

本征临界剪切和正断强度 , 可以看出 : 大多数发生拉伸剪切断裂的非晶合金的值大约在

0.455~0.577 范围.  
 
表 3  不同非晶合金材料的拉伸强度、剪切断裂角以及本征临界剪切和正断强度 

   研究者     合金成分 σT = Fmax/A0/GPa θ 
T/(°) τ 

0/GPa τ 
0/GPa α = τ 

0/σ 
0 

He等人 [74] Zr52.5Ni14.6Al10Cu17.9Ti5 1.66 ∼55 0.96 1.91 0.504 
Inoue等人 [35] Cu60Zr30Ti10 2.00 ∼54 1.14 2.36 0.485 
Lewandowski等人 [80] Zr40Ti12Ni9.4Cu12.2Be22 1.98   ∼51.6 1.11 2.44 0.455 
Liu等人 [81] Zr52.5Ni14.6Al10Cu17.9Ti5 1.65 ∼54 0.94 1.95 0.485 
Mukai等人 [82] Pd40Ni40P20 1.65 ∼56 0.97 1.85 0.522 
Noskova等人 [71] Co70Si15B10Fe5 1.48 ∼60 0.91 1.57 0.577 
Xiao等人 [87] Zr52.5Ni10Al10Cu15Be12.5 1.75 ∼55 1.01 1.96 0.504 
Zhang等人 [64] Zr52.5Ni14.6Al10Cu17.9Ti5 1.66 ∼56 0.97 1.86 0.522 
Zhang等人 [62] Zr59Cu20Al10Ni8Ti3 1.58 ∼54 0.90 1.86 0.485 
Zielinski等人 [73] Ni75Si8B17 1.59 ∼53 0.90 1.93 0.464 

 

2  非晶合金塑性变形与强韧化 
对于Zr, Cu, Pd和Au基非晶合金, 在单向压缩载荷作用下常常表现为剪切变形和断裂行为, 

常规压缩试验样品的高度H与直径D之比为H:D = 2:1, 为此我们选择了具有不同高径比的Zr

基非晶合金样品进行了一系列压缩试验, 其中H:D = 6:3, 5:3, 4:3, 3:3 和 2:3. 实验结果表明: 
随高径比的降低, 非晶合金样品的宏观塑性逐渐升高, 但其屈服强度和塑性流变强度几乎保

持不变 [65]. 同时, 所有断裂的样品均以剪切方式破坏, 其剪切断裂角约为  40°, 如图 6(a)和(b). 

当H:D = 2:3 时, 样品并不发生破坏而是在表面上出现相互交叉的剪切带, 如图  6(c), 其中剪

切带与应力轴的夹角约为  46°, 略大于  45°, 主要原因可以在高压缩塑性变形后发生了剪切带

的旋转 [56]. 当样品的高径比减小到H:D = 1:4 时, 发现非晶合金的屈服强度有明显的增加, 并
且其应力-应变曲线表现出的明显的“加工硬化”现象. 同时发现在样品表面上形成了粗大的宏

观剪切带, 如图 6(d). 宏观剪切带附近出现多重剪切带 [116], 如图 6(e)和(f). 这些多重剪切带发

生剧烈的交互作用, 造成剪切带明显偏转和以锯齿方式扩展, 因此使低高径比非晶合金样品

能表现出高的塑性变形能力. 这是由于低高径比样品两端受到夹头的强烈限制, 使整个样品

大部分处于难变形区内, 造成受限的非晶合金样品中剪切带难以快速扩展而不产生突然失效, 
这种现象在其他受限制变形的非晶合金中也广泛存在 [117].  

非晶合金除了在限制载荷下容易萌生大量剪切带而表现出高塑性变形能力外, 还可以通

过原位析出枝晶固溶体来提高其韧性和塑性变形能力. 如典型的  Ti 基合金复合材料, 由于内 
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图 6  锆基非晶合金高径比对压缩剪切变形断裂行为的影响 
(a) 高径比 H:D = 6:3; (b) 高径比 H:D = 4:3; (c) 高径比 H:D = 2:3; (d)~(f) 高径比 H:D = 1:4 

 
部析出大量的延性枝晶固溶体, 其压缩塑性可高达 30%以上 [118,119]. 如图  7(a), 在压缩过程中

萌生大量的主剪切带和随后形成许多次级剪切带, 然而最后断裂时其剪切断裂面一般是沿主

剪切带发生, 如图  7(b), 此时, 该剪切断裂面与应力轴夹角往往大于 45°, 通常为 46°~51°[119]. 
这是由于该Ti基合金复合材料具有很高的压缩塑性, 经过压缩大塑性变形后样品的高度大大

降低, 其主、次剪切带都将随样品高度的降低而发生连续的旋转 [56]. 如果假设样品的体积不 

变, 如图  7(c)和(d), 样品主剪切带萌生初期的剪切角 0
Cθ 、压缩塑性变形量ε p和最后断裂时的剪

切断裂角 F
Cθ 之间的关系为 [56] 

 F 0
C P Csin 1 sin .θ ε θ= −  (13) 

由于εp 高达 20%~30%, F
Cθ = 46°~51°, 因此可以求得主剪切带萌生初期的剪切角 0

Cθ ≈ 40°, 这

实际与莫尔-库仑准则是一致的. 这表明延性的 Ti 基合金复合材料是一种具有良好压缩塑性的

复合材料, 通过原位生成的枝晶固溶体一方面将相对脆性的合金基体连接起来, 同时还可以

有效地阻止剪切带的快速扩展, 最终表现出良好的塑性变形能力. 
另外一种提高非晶合金材料韧性的方法是加入高强度钨纤维 [46~48], 这些钨纤维在非晶合

金复合材料变形过程中可以有效地阻止剪切带的快速扩展, 同时诱发更多剪切带的形成, 如
图 8(a). 在两根平行的钨纤维之间首先萌生许多平行的主剪切带 [55], 主剪切带由于受钨纤维的 
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图 7  枝晶增强钛基合金复合材料的压缩剪切变形断裂行为 
(a) 压缩变形表面主剪切带与次剪切带的交互作用; (b) 压缩断裂沿主剪切带; (c) 压缩变形初期的剪切变形行为;  

(d) 高塑性变形造成剪切带的旋转 

 
强烈阻碍作用, 产生许多弯曲和无规则的剪切带. 从形貌上看, 这些杂乱无章的次级剪切带非

常类似于晶体中“位错”的运动和交互作用, 使整个复合材料表现出高的塑性变形. 随塑性变

形量的增加, 主剪切带常常撞击钨纤维使其内部产生劈裂, 如图 8(b)和(c), 并使钨纤维发生扭

折变形 [55]. 当钨纤维体积分数很高时(如>50%), 样品常常发生劈裂 [47,55]; 在低纤维体积分数时, 
样品也会发生纯剪切断裂, 将钨纤维沿剪切面完全切断 [55](图 8(d)). 当钨纤维排列方向与应力

轴相互垂直时, 其对复合材料几乎没有韧化作用, 样品往往发生脆性剪切失效, 如图  8(e). 高
强度钨丝不能有效阻碍主剪切带快速扩展, 同时也不能在非晶基体内诱发大量次剪切带, 而
往往导致钨丝内部萌生局部裂纹而失效 [120], 如图 8(f ). 以上结果表明, 钨纤维的排列方式对复

合材料的韧化效果具有至关重要的作用, 只有那些平行于加载轴方向的钨纤维才能起到很好  
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图 8  钨丝增强锆基非晶合金复合材料的压缩剪切变形与断裂行为 
(a) 钨丝限制造成变形表面主剪切带与次剪切带的形成; (b) 主剪切带与钨丝的交互作用; (c) 剪切带对钨丝造成的冲

击损伤与开裂; (d) 纵向钨丝复合材料的压缩剪切断口形貌; (e) 横向钨丝复合材料的压缩剪切断口形貌; (f) 横向 
钨丝复合材料的压缩载荷下钨丝的局部损伤与开裂 

 
的韧化效果. 

人们目前已研制出多种非晶合金材料的韧化方法, 如加入多种颗粒或第二相、钨丝、以及

调整合金成分等, 这些方法都只是对于压缩样品的韧化起作用 [41~51], 而很少发现在拉伸样品

中有明显的塑性变形能力的复合材料. 目前似乎只有Hays等人报道了Zr基非晶合金复合材料

可以通过原位析出枝晶固溶体来韧化, 该复合材料具有明显的拉伸塑性 [52], 并在以后实验中

多次重复出拉伸塑性 [85,86,121]. 而其他非晶合金样品虽然也报道过拉伸塑性 [79], 但都未有后续

报道. 图 9 所示是由Hays等制备的含有原位析出枝晶固溶体的Zr基非晶合金样品经过拉伸后

的变形与断裂形貌, 其拉伸应力-应变曲线表现出3%~5%的拉伸塑性 [88]. 样品最后大致呈剪切

断裂方式破坏, 并在断口周围有明显的颈缩现象(图  9(b)), 在颈缩区域内存在高密度的剪切带

(图 9(c)和(d)), 这些剪切带的大量开动使该非晶合金复合材料样品能够具有一定拉伸塑性. 以
上事实说明某些非晶合金及其复合材料虽然在一定程度上解决了压缩塑性, 但拉伸塑性的彻

底解决尚需重大突破, 在某种程度上这又是一项具有极大挑战性的课题, 这里简单探讨一下

其主要原因.  



 
 
 
 
 
张哲峰等: 非晶合金材料的变形与断裂 
 

 

362 

 
 

图 9  枝晶增强锆基非晶合金复合材料的拉伸变形与断裂行为 
(a) 宏观拉伸剪切断裂; (b) 拉伸断裂造成的局部颈缩; (c)和(d)为致密剪切带与枝晶和非晶基体的交互作用 

与拉伸塑性 
 

我们知道非晶合金材料的屈服或断裂强度是相当高的, 通常在 1.5~5 GPa之间, 它取决于

合金体系. 对于完全非晶合金或颗粒增强非晶合金复合材料, 当拉伸至样品屈服时, 样品所承

受的拉伸张应力已经很高(1.5~5 GPa). 如果样品一旦发生塑性屈服, 则必须萌生剪切带, 如果

要连续发生塑性变形, 只有通过剪切带的继续扩展来实现. 而此时施加在主剪切面法向上的

正应力已经达到 0.75~2.5 GPa, 这样高的正应力作用在已经弱化的剪切面上必然造成剪切面

之间的迅速分开, 而出现突然的脆性断裂, 最后表现出无拉伸塑性. 对于枝晶增强Zr基非晶合

金复合材料, 通常枝晶固溶体的强度要低于非晶合金基体, 在外力应力下内部首先产生滑移

带而率先屈服, 滑移带的扩展过程一方面使枝晶本身发生加工硬化, 另一方面将撞击周围非

晶基体激发非晶中剪切带的萌生和扩展 [122]. 而Zr基非晶合金材料的拉伸屈服强度相对较低, 
约为  1400 MPa, 其内部枝晶又几乎相互连接并贯穿于整个非晶合金基体, 枝晶中的滑移带与

非晶基体中的剪切带不在一个方向上使其不易瞬间连接成一个主裂纹而快速断裂 [85,86,123]. 同
时在拉伸应力下枝晶固溶体本身具有很好的塑性变形能力, 它们又相互连接对非晶基体起到

一个很好的屏障作用, 因而这种非晶合金复合材料能够表现出一定拉伸塑性.  

3  非晶合金的劈断与动态断裂 
对于Fe, Co和Mg基非晶合金, 在压缩载荷作用下往往不表现出剪切断裂行为 [112~115]. 同

时, 某些Zr, Cu和Ti基非晶合金, 由于制备的样品尺寸过大或经过一定温度退火处理后, 也常

常断裂成多个部分 [99~102]. 图 10(a)为Zr46Cu47Al7 合金样品, 当其在铜模喷注条件下制备的板材

样品厚度小于 2 mm时, 压缩破坏以典型的剪切断裂形式发生, 当其厚度大于 2 mm时, 压缩破

坏并不以纯剪切为主, 而常常发生劈裂, 即使发生剪切断裂其断裂路径也粗糙不平 [124]. 对于

原位析出枝晶钛基合金复合材料, 在压缩载荷作用下, 也并不总是以纯剪切方式断裂, 如 
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图 10  脆性非晶合金材料的压缩断裂行为 
(a) 锆基非晶合金复合材料的压缩断裂裂纹分岔; (b) 钛基合金复合材料的压缩劈裂; (c) 钴基非晶合金的压缩破碎 

断裂; (d) 钴基非晶合金的压缩破碎断裂表面形貌 

 
图 10(b). 主裂纹沿样品中间萌生并基本沿平行于应力轴方向扩展, 呈现出完全的劈裂失效 [61], 
这与其内部的微观组织密切相关. 另外, 某些非晶合金还会以极端的破碎方式失效, 如图 
10(c), Co基非晶合金样品在压缩载荷作用下破碎成大量细小的碎块甚至粉末, 在单个碎块表

面上也看不到任何熔化的迹象 [113], 如图  10(d). 这说明虽然同样为非晶合金材料, 除了典型的

剪切失效方式外, 还存在其他的破坏方式, 如劈裂和破碎等, 其根本原因在于不同非晶合金材

料的抗剪切强度τ0和抗解理正断强度σ0的相对大小α =τ 0 /σ 0发生变化, 这种断裂现象在其他非

晶合金或在具有剪切变形特征的非晶合金退火后也常常能观察到 [99~102,112~115].  
在压缩载荷作用下, 假设非晶合金的压缩强度为σC, 当其临界抗剪切强度 0 C/2,τ σ  则

该非晶合金此时很难发生剪切变形和断裂, 而不得不表现出其他失效方式, 如劈裂或破碎. 在
压缩剪切屈服前压缩应力服从虎克定律, 即 
 C C ,Eσ ε=  (14) 

其中  E 为弹性模量, ε C 为临界压缩应变. 当样品压缩应变达到ε C 时, 由于泊松效应, 在样品侧

向将产生一拉应变ε T, 并且服从 
 T C/ ,ν ε ε=  (15) 

这里ν为非晶合金的泊松比. 在侧向拉应变ε T 的作用下, 样品内部将产生一个侧向拉应力σ T, 
该拉应力同样服从虎克定律, 即 
 T T C.Eσ ε νσ= =  (16) 

这表明侧向拉应力σ T 与压缩应力σC 具有正比关系, 当 



 
 
 
 
 
张哲峰等: 非晶合金材料的变形与断裂 
 

 

364 

 T 0σ σ≥  (17) 

时, 非晶合金样品将产生垂直于侧向拉应力方向的裂纹, 即侧向解理正断, 如图  10(a)和(b)所
示, 而不是产生剪切断裂. 根据(14)~(17)式可得 
 0 T Cσ σ νσ=≤  (18) 

和 
 0 0/ 1/ 2 .α τ σ ν= ≥  (19) 

由于大多数非晶合金的泊松比在 0.3~0.42[58], 则可以大致估计对于那些容易产生压缩劈裂的

非晶合金样品的 0 0/ (1.2 ~ 1.7)α τ σ= ≥ , 这即是前面所提到统一拉伸断裂准则中具有高α值的

非晶合金材料, 如典型的Mg, Fe和Co基非晶合金材料 [58,90,97,112~115]. 可以认为是这些非晶合金

材料的临界抗剪切强度与临界正断强度的相对大小α =τ 0 /σ 0发生了变化, 才造成了其容易劈裂

甚至破碎, 而这种脆性的出现似乎与其泊松比的大小关系不大.  
对于那些容易发生破碎的非晶合金样品, 其断裂表面在宏观上呈现一种放射状形貌, 如

图  11(a). 并且放射状断裂区源头也很光滑, 呈现出一种很理想的解理断裂特征. 然而采用高

分辨扫描电镜观察(通常在 1~5 万倍的观察倍数)其断裂表面发现, 在微观上, 这些光滑区域是

布满了十分均匀和排列整齐的台阶, 如图 11(b)~(e)所示. 可以看出图 11(a)中A~D 4个位置的台

阶平均间距也各不相同, 分别为 64, 50, 40 和 37.5 nm. 这种断裂台阶在Mg, Ni和Fe基非晶合金

的断裂表面也被观察到 [111~114]. 
 

 
 

图 11  钴基非晶合金的压缩破碎断裂表面形貌 
(a) 宏观断口; (b)~(e) 不同位置断裂表面上不同间距的断裂台阶 

 

传统的解理断裂理论认为 [125~132]: 在晶体、氧化物或脆性材料中发生解理断裂时其断裂表

面通常是比较光滑的 , 甚至是原子级光滑的(如硅晶体 [133,134]), 其中光滑区被称作镜面区

(mirror region). 随着解理裂纹的逐渐扩展, 开始发生不稳定而形成断裂台阶, 在镜面区的边缘

区域被称作模糊区(mist region). 而裂纹发生明显断裂不稳定性的区域则被称作粗糙区(hackle 
region), 该区域形成粗糙的断裂解理台阶(如河流花样等). 通常认为这种粗糙的断裂台阶是动

态裂纹在快速扩展过程中发生动态不稳定性所致 [135,136]. 那么脆性非晶合金材料为什么在宏

观上看起来光滑的区域会形成规则的微观断裂台阶呢? 
对于脆性的非晶合金材料, 在断裂前瞬间通常承受很高的应力(2~5 GPa), 由于其α =τ 0 /σ 0

比较大, 使其难以以剪切方式变形来形成剪切带, 因而在高压应力作用下非晶合金样品以快
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速解理断裂方式破碎成许多小块, 其中裂纹常常以几百米每秒的速度高速扩展而发生动态断

裂 [126~136]. 当非晶合金样品所受到的拉应力达到其静态解理断裂强度 0σ 时, 非晶合金所储存

的弹性能密度可以表示为 

 2
S 0 S/ 2 ,U Eσ=  (20) 

其中  ES 为静态弹性模量, 此时非晶合金将发生静态解理断裂. 而当非晶合金样品瞬间破碎过

程中, 在样品的局部区域破碎的粒子将受到高速的拉伸应力作用, 产生动态断裂. Tubler和
Butcher[127]曾经提出材料的动态断裂强度σ D与静态断裂强度σ 0 满足: 

 0
D 00

( ) d cons tan .
t

t tβσ σ− =∫  (21) 

其中t0 为断裂时间、β 是材料常数. 由于动态断裂所发生的断裂时间非常短, 因此, 实验上发现

动态断裂强度σ D要远远高于静态断裂强度σ 0
[137], 即σ D≥σ 0. 因此, 非晶合金样品局部破碎的

粒子表面在断裂瞬间所受到的动态拉应力σ D将是非常高的, 此时, 非晶合金样品的局部区域

在断裂瞬间所储存的动态弹性能密度可以表示为 

 2
D D D/ 2 ,U Eσ=  (22) 

其中ED为动态弹性模量. 近年来一些学者认为动态断裂的弹性模量要远远小于静态断裂的弹

性模量, 在裂纹尖端发生超弹性(hyper-elasticity)行为 [138,139], 即ED ES. 因此发生动态断裂与

静态断裂瞬间解理裂纹尖端所储存的弹性能密度差可以表示为 

 2 2
D S D D 0 S( / 2 / 2 ).U U U E Eσ σΔ = − = −  (23) 

因此在动态解理断裂裂纹尖端将有大量过剩的弹性能, 在这些过剩弹性能的驱动下, 动
态裂纹一方面将尽可能加速前进而尽快消耗能量 [140,141], 另一方面以动态不稳定性方式扩展

形成一个曲折路径, 即曲曲(curving), 来产生更多断裂表面来消耗过剩的能量 [142]. 结合图  11 

中的观察和上述分析, 可以认为对于非晶合金样品, 其解理断裂表面上的镜面区、模糊区和粗

糙区的形貌可如图  12 所示. 在解理断裂的镜面区, 仍然不是原子级光滑的, 而是存在许多平行 
 

 
 

图 12  非晶合金材料动态断裂表面镜面区、模糊区和粗糙区示意图 
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规则的断裂台阶. 由于非晶合金在结构上具有各向同性的特点, 原则上其动态解理裂纹在任

何一个方向上扩展都是等同的, 这为其动态裂纹的失稳扩展和产生断裂台阶提供了可能. 这
些规则的断裂台阶在本质上是由动态裂纹快速扩展过程中的失稳所形成的曲折断裂表面轮廓, 
随着动态裂纹扩展速率的进一步升高, 当达到临界值υC 时, 则产生动态分叉(bifurcation)而进

一步形成模糊区和粗糙区(图  12). 某些非晶合金材料的动态解理断裂行为为进一步揭示其断

裂与强度的本质提供了新的视角. 

4  结论 
与传统晶体材料相比, 非晶合金是一种非常特殊的材料, 它的许多力学性能都处于晶体

材料的极端状态; 如强度、硬度和塑性等. 这些极端的性能使非晶合金材料既有可能作为一种

极端的材料而得到应用, 同时它特殊的微观结构特征又使其成为一类理想的模型材料, 为揭

示材料的物理、化学和力学问题提供新的思路. 块体非晶合金作为一种高强度亚稳态结构材     
料, 其断裂行为不完全遵循传统的断裂与强度准则, 通常表现出一定的拉伸与压缩断裂不对

称性 [61~89]. 通过对非晶合金材料变形、断裂和强度的研究与总结, 提出了一个新的参数α =τ 0 

/σ 0 将  4 个经典的断裂准则有机地统一起来 [104,105]. 非晶合金材料的高强度和高硬度得到人们

的广泛关注, 而其脆性断裂行为又使其应用受到一定的限制. 最近国际上提出了一些外在和

内在的方法来改善或提高非晶合金材料的塑性变形能力, 外在方法包括: 几何限制法 [65,116,117], 
表面残余应力法等 [143]. 这两种方法原则上不能改变非晶合金材料脆性断裂的本质, 只是在外

部宏观上对其快速断裂具有一定的抑制作用. 内在方法包括: 加入第二相粒子或纤维、原位析

出第二相或固溶体等 [41~54], 这是在微观上通过对剪切带的形成与发展进行控制, 避免发生快

速断裂而提高非晶合金的韧性. 最近又进一步提出通过微区成分控制, 在理论上提出改变其

泊松比或调整其剪切模量/体模量比值来从根本上改变非晶合金的塑性变形能力 [58,106,107], 并
在一些非晶合金中得到了成功的应用 [57,60,110]. 虽然这种以弹性模量为代表的理论得到了一定

的认可, 但其本质原因似乎仍需要进一步思考, 如泊松比或剪切模量/体模量的相对大小均是

反映非晶合金材料的弹性变形过程的行为, 而塑性变形的开始则必须对应于剪切屈服, 剪切

带能否继续开动取决于非晶合金材料的剪切强度τ 0 和解理正断强度σ 0 两个重要的参数, 这似

乎与非晶合金材料的一些弹性参数关系不大.  
对于金属晶体材料, 比较常见的晶体结构包括: 面心立方、体心立方和密排六方. 而这  3

种晶体结构所构成的金属材料的塑性变形能力也存在着明显的差别, 通常从强到弱的趋势是: 
面心立方(如金、银、铝、铜等)、体心立方(如纯铁、铌等)和密排六方(如钛、锆、锌、镁等), 其
中面心立方和体心立方金属具有比较多的滑移系, 很容易发生滑移变形. 而密排六方金属的

滑移系比较复杂, 而且容易孪生和解理断裂, 因此大多数密排六方金属塑性变形能力相对较

差. 这说明, 同样是晶体材料, 由于滑移系或滑移面的不同可以造成它们塑性变形能力的明显

差别. 而对于非晶合金材料, 其微观结构同样是无定形态, 但不同体系非晶合金材料的塑性变

形能力也往往存在巨大的差别. 如果通过成分的合理设计和微观结构调整, 使非晶合金材料

在微观上保证不发生解理正断的前提下更容易发生剪切变形, 有可能获得具有高塑性变形能

力的非晶合金材料. 因此, 最根本的途径是如何适度降低非晶合金材料的抗剪切强度τ 0 和提
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高其抗解理正断强度σ 0, 使剪切屈服更容易在非晶合金内部更多位置产生或者使剪切带曲折

扩展 [144,145], 这都需要非晶合金具有一个低的α =τ 0 /σ 0 值, 即发展易剪切型非晶合金材料以更

好地提高其塑性变形能力, 获得具有高强韧性的非晶合金材料.  
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