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摘 要

利用楔形铜模浇铸法成功制备了M965Cu22Ni3YIo—xNdx(x_O，2，4，5，6，8)

镁基合金体系的v字型合金试样；当x=2，4时，Nd的添加可同时有效提高该合金的玻

璃形成能力(GFA)和热稳定性；当Nd含量为2at％时，合金具有最高的过冷液相区(达

61．5K)及最大的热稳定性；当x=5时，尽管过冷液相温度区间(△Tx=48．5K)最窄，

但此时合金具有最强的玻璃形成能力(，r瑁=T—Tl=O．568)和临界厚度(Tmax=3．8m)；

随着Nd的进一步增加(x>5)，合金的玻璃形成能力降低。研究发现T—T。的值与玻璃

形成能力没有很强的规律性，用Tg／Tl代替T—T。来定义约化玻璃转变温度Tr窑能更好的

反映非晶态合金的玻璃形成能力。 ．

以镁合金AM60B为母材、2rm厚的Mgs5Cu22Ni3Ylo板状非晶态合金为中间层，在

420℃～540℃下施焊，利用金相显微镜、扫描电镜(SEM)和能谱仪研究了焊接接头的

微观形貌和成分分布，结果表明：界面接合良好，未观察到片状夹杂物、气孔及未焊

合等缺陷，焊缝区由块状a—Mg相和针状化合物组成，基体中的舢元素通过晶界扩

散偏聚到焊缝中，微量的Y元素扩散到基体中Mn、Cu元素有少量的偏聚，Ni元素分

布均匀，没有发生偏聚现象。

以2衄厚的M96sCu22Ni3YsNd5板状非晶态合金为中间层研究了AZ91D镁合金的

TLP扩散连接性能，有效连接的下限温度为400℃；随焊接温度的升高，焊缝宽度逐

步减小，焊缝由平直化变为凸凹曲折状，中间层呈树枝状向两侧的基体生长，液相

中间层以基体相界为短路通道向母材扩散，液态中间层与母材之间存在着激烈的元

素互扩散行为；焊缝区残留层的组织发生了块状(500℃)一短棒状(520℃)一针

状(540℃和560℃)的转变过程；焊缝残留中间层中的元素Mg呈下降趋势，元素

Al上升，元素Zn含量基本没有变化，其它各元素变化量不大；温度对接头强度影响

很大，温度越高，其接头强度越大，在560。C、保温15min时接头强度达到最大值

76MPa：保温时间对焊缝组织的影响与温度的影响相同，合适的保温时间是形成高

性能接头的重要因素；当温度为520℃时，保持保温时间不变的条件下增加压力，接

头力学性能有显著的提高，在较高温度下提高焊接预压力对力学性能的影响不大。

关键词：Nd；M965Cu22Ni3Yio非晶态合金；非晶形成能力；热稳定性；相界扩散；

TLP扩散连接；
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ABSTRACT

MgesCu22Ni3Yto—xNdx bulk amorphous alloys谢m x=0,2。4 5 6，and 8 were prepared
by casting directly into a wedge—shaped copper mold method．The glass forming ability

and thermal stability of the alloys were analyzed by X·ray diffraction(XRD)and

differential scanning calorimeter①sc)analysis respectively．It was shown that Nd

addition could effectively enhance the thermal stability and giass—forming ability(GFA)of

the alloys when x=2．4．The bulk amorphous alloy with the largest thermal stability

exhibited maximum supercooled liquid region△，rx as 6t．5 K when x--2．Though the

supercooled Hquid region was the narrowast(△Tx=48．5K)when x=5，the alloy had

greatest glass forming ability(Tr92Tg／TI=O．568)and maximum thickness(Tmax=3．8

mm)for BMG formation．Withthe increase ofNd content(x>5)，the GFAofthe amorphous

alloy decreased．

’Awelding experiment Was performed using Mg--based alloys AM60B as base metal

and bulk M965Cu22Ni3YIo amorphous alloy勰interlayer between 420"Cand 540‘C．Micro

morphology and elements distribution of the brazed joints were analyzed through

metallographic microscopy，SEM and EDS．The results were as following：a sound

bonded interface Was obtained without sheet inclusion，pore and unbonding．

Microstructure were consisted of bullc d—Mg phase and needie compound in the weld

metal，The element A1 diffused along the grain boundary ofthe substrate into welding line．

A little Y diffused into the base metal．A little Mn、Cu segregated and the element Ni

distributed homogeneously and there was no segregation in weld area．

A TLP diffusion and bonding experiment Was performed using Mg--based alloys

AZ91D as base metal and bum M96sCu22Ni3YsNd5 amorphous alloy with 2 rm thickness as

interlayer．The minimuln temperature guaranteeing TLP diffusion and bonding valid

connecting WaS 400"C．With the rise of welding temperature，weld width gradually

reduced；Microstructure of weld altered from straight to twists and turns；WjId metal

developed from center to boundary as the shape of dendrite；Liquid interlayer diffused

along the grain boundary of the substrate into welding line，there Was a drastic mutual

diffuses taken place between liquid interlayer and base metal；The microstructure of

welding district remainder mesosphere had a conversion taking place、]vith massive

(500"C)--,short rod(520。C)---meedle(540"C and 560"C)；And element Mg had a

degressive changing direction,AI ascended，Zn didn’t variety ultimately and the other
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element had a little variation also．Temperature had a great impact On the joint strength，

the higher the temperature，the greater its joint s廿ength．At the condition of 560’C and

15rain,the shear strength got maximum with 76MPa；Holding time and temperature

effects on the weld seanl to the sa／-fle effect；The appropriate welding time was an

important factor to form an excellent joint；At 520‘C．holding the welding temperature

tmchanged and increasing pre—pressure holding time，the mechanical properties of the

joints had an obvious improvement；At high temperature improving the pre—pressure there

Was little effect On the mechanical properties．

KEY WORDS：Nd；M965CuzzNi3Yt0 amorphous alloy；glass forming ability；thermal

stability；phase boundary diffusion：TLP diffusion and bonding；
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1．1非晶态合金简介

第一章绪论

非晶态材料是耳前材料科学中广泛研究的新领域，也是一种发展迅速的重要的

新型材料。非晶态材料包括氧化物玻璃、高分子聚合物、非晶态半导体以及金属玻

璃。所谓“非晶态”是相对于“晶态”而言的，是物质的另一种结构状态，不像晶态那样

是原子的有序结构，而是一种长程无序、短程有序的结构。晶态材料、高分子聚合

物等无机材料早已在许多领域中获得了广泛应用。对于金属材料来说，通常情况下，

金属及合金在从液体凝固成固体(例如炼钢后的钢水凝固成钢锭)时，原子总是从液体

的混乱排列转变成整齐的排列，即成为晶体。因为只有这样，其结构才最稳定。但

是，如果金属或合金的凝固速度非常快(例如用每秒高达一百万度的冷却速率将铁

——硼合金熔体凝固)，原子来不及整齐排列便被冻结住了，最终的原子排列方式类

似于液体，是混乱的，这就是非晶态合金。因为非晶合金原子的混乱排列情况类似

于玻璃，所以又称为金属玻璃。非晶合金是短程有序，长程无序的。也就是说它只

有在一定的大小范围内，原子才形成一定的几何图形排列，近邻的原子间距、键长

才具有一定的规律性。一般的非晶合金，在15．20埃范围内，它们的原子排列成四面

体的结构，每个原子占据了四面体的棱柱的交点上。但是大于20埃范围内，原予成

为各种无规则的堆积，不能形成有规则的几何排列。下面的示意图(图1．1)为晶体

和非晶体的原子排列。由于非晶态材料内部没有晶界所造成的缺陷及成分的偏析，

图1．1晶态和非晶态内部原子排列图

F嘻LI Atomic arrangement ofcrystal and amorphous
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因此具有优异的力学、电学、磁学及化学特性，有着广泛的应用前景，己成为凝聚

态物理与新材料设计的前沿课题。非晶态合金研究的进展，不仅突破了长期以来金

属合金只能以结晶态凝固这一传统认识，丰富了合金液固相变理论，而且在合金的

非晶形成能力、非晶态合金的结构及相演化过程、非晶态合金的性能等方面的研究

都取得了大量成果【l】。

1．2非晶态合金特性及应用

与晶态合金相比，非晶态合金在物理性能(力、热、电、磁)和化学性能等方面都

发生了显著的变化，而几乎所有的这些特性都可以进一步挖掘和利用，给我们带来

科学的、经济的和社会的利益和价值。

1．2．1 非晶态金属的力学性能及应用

研究表明，非晶态合金与普通钢铁材料相比，有着突出的高强度、高韧性和高

的耐磨性。根据这些特点用非晶态材料和其它材料可以制备成优良的复合材料，也

可以单独制成高强度耐磨器件。我们在日常生活中接触的非晶态材料已经很多，如

采用非晶态合金制备的高耐磨音频视频磁头在高档录音、录相机中广泛应用。把块

状非晶合金应用于高尔夫球击球拍头和微型齿轮(图1．2)。采用非晶丝复合强化的高

尔夫球杆、钓鱼杆已经面市。非晶合金材料也可广泛用于轻、重工业、军工和航空

航天业．在材料表面、特殊部件和结构零件等方面都可得到广泛的应用。

a b

图1．2(a)铸造的不同形状的Zr基非晶态合金零件；

(b)用大块非晶合金在过冷液相区进行超塑性加工形成的微型齿轮；

Fig．1．2(a)The picture ofas—cast Zr-based BMGs in different shapes；Co)miniature gearwheel

that used by superplasiticity machining in subeooling liquid phase

1．2．2非晶态金属的电学性能应用

一般非晶态金属的电阻率较同种的普通金属材料要高，在变压器铁芯材料中利

2
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用这一特点可降低铁损。人们发现，在某些特定的温度环境下，非晶的电阻率会急

剧的下降(跃变效应)，利用这一特点可设计特殊用途的功能开关。还可利用其低温超

导现象开发非晶超导材料。目前人们对非晶态合金电学性能及其应用方面的知识相

对较少，尚有待进一步研发。

1．2．3非晶态金属的磁学性能及应用

非晶态合金具有优异的磁学特性。在非晶的诸多特性中、人们目前对这一方面

的研究相对要深人些。常常有人对图书馆或超市的书或物品中所暗藏的报警设施感

到惊讶，其实，这不过是非晶态软磁材料在其中发挥着作用。与传统的金属磁性材

料相比，由于非晶合金原子排列无序，没有晶体的各向异性，电阻率高，具有高的

导磁率、是优良的软磁材料。根据铁基非晶态合金具有高饱和磁感应强度和低损耗

的特点，现代工业多用它制造配电变压器，铁心的空载损耗与硅钢铁芯的空载损耗

相比降低60％一80％，具有显著的节能效果。应用非晶态合金配电变压器所带来的巨

大节能效益意味着可以通过节能减少新建电厂的数量，同时减少新建电厂对环境的

污染，从这个意义上讲，非晶态材料被誉为“绿色材料”。非晶态合金铁心还广泛地

应用在各种高频功率器件和传感器件上，用非晶态合金铁芯变压器制造的高频逆变

焊机，大大提高了电源工作频率和效率，焊机的体积成倍缩小。如今，电力电子器

件正朝着高效、节能、小型化的方向发展，新的科技发展方向对磁性材料也提出了

新的要求。于是，一种体积小，重量轻的非晶态软磁材料即以它低损耗、高导磁的

优异特性正逐步代替一部分传统的硅钢、坡莫合金和铁氧体材料，成为目前研究最

深人、应用领域最多、最引人注目的新型功能材料。

1．2．4非晶态金属的化学性能及应用

非晶态合金还具有优异的化学性能。研究表明，非晶态合金对某些化学反应具

有明显的催化作用，可以用作化工催化剂；某种非晶态合金通过化学反应可以吸收和

释放出氢，可以用作储氢材料。由于没有晶粒和晶晃，非晶态合金比晶态合金更加

耐腐蚀，因此，它可以成为化工、海洋等一些易腐蚀的环境中应用设备的首选材料。

1．2．5非晶态材料焊接特性及应用

非晶钎焊料是上世纪70发展起来、利用快冷法制各出的钎料， 由于其成分计量

精确、熔化温度范围窄小、化学成分均匀性和显微组织均匀性高、扩散活性及附着

活性高、容易流进缝隙、钎焊区无显微偏析和显微缩孔，因而可获得高强度和高的
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耐腐蚀性的焊接接头，是一种非常有前途的焊料。自1978年DeCfistofaro等首次公开

报道非晶态合金钎料以及1979年D‘Silva申请第一个非晶态钎料专利以来，非晶态材

料在焊接领域中的应用及研究发展得很快【21。目前，国外研制的非晶钎焊料已有镍基、

钴基、铜基、钯基、银基、铅基、锡基等多种合金系，上百种牌号，一些学者己经

将非晶钎料应用到Ti基合金(如Ti．Ph，Ti．6A1—4V等)的焊接上，并取得了良好的焊

接效果13J。

1．2．5．1非晶态材料的焊接特性

与常用的脆性粉状钎料、粘带状钎料和丝、箔状晶态钎料相比，非晶态钎料具有

如下独特的优点。(1)钎缝组织和成分均匀；(2)材质纯净，能显著地提高钎焊接头的

质量；(3)使用方便，成分可调整性；(4)浸润性、流动性好：(5)钎接间隙进一步减小；

(6)钎焊后接头的耐热温度不降低；(7)钎焊工艺简单，实施方便。

近年来，·已开始把非晶态合金箔作为中间层材料应用于扩散焊领域。非晶态合金

箔作为扩散焊中间层除了具有上述非晶态钎料的特点外，非晶态中间层成分调整方

便，因而在合金元素的种类及比例选择方面自由度大；厚度可以做得很薄(几十微米)，

有利于经扩散后接头成分、组织均匀化。这为更多合金材料扩大扩散焊的应用范围

和进一步优化接头性能提供了可能。

1．2．5．2非晶态焊接材料的应用

非晶态焊接材料主要应用领域是非晶态的钎焊材料，目前己进入实用化研究的

包括镍基非晶态钎料、铜基菲晶态钎料和低温非晶态钎料。

(1)镍基非晶态钎料

常规镍基钎料一般以粉末和粘带状使用，制造成本较高，且杂质和气体含量均

高于非晶态钎料，成分偏析和非晶态钎料相比大得多。因此，镍基非晶钎料是一种

最有发展前景的钎料，可应用于航空、航天，原子能和机械等许多领域中的各种高

温合金、高合金钢、不锈钢和高温结构陶瓷的钎焊。目前已推广应用的有核电站燃

料间隔架、燃气轮机回热器、汽轮发电机静导叶片、各种板翅式机油冷却器、散热

器和精密器件等的钎焊。

(2)铜基非晶态钎料

铜基非晶钎料成分均匀，箔带柔韧可以制成所需形状，且熔点低、流动性好，

可以代替银基钎料用于铜和铜合金、银和银合金及各种触头材料的钎焊，其中不含

磷的钎料还可用于低碳钢的钎焊。目前应用最多的有各种低压电器触头材料，直流

4
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电机导体与换向器、保安器、温控器和变压器等产品的钎焊。这种钎料在钎焊过程

中工艺性能良好，各种电性能均满足钎焊产品要求，钎焊强度高。经测试，钎焊CJ

系列触头产品的电器寿命达1万次以上。

(3)低温非晶态钎料

低温非晶态钎料主要用于电子工业、印刷电路、半导体器件管心和底座的钎焊。

主要有铝基和锡铅基非晶态钎料。路文江等进行了Al基快冷钎料的研究，用熔体旋

转法制成A1基合金薄带，呈非晶(或微晶)态，发现该合金薄带微观化学成分分布均

匀，没有传统A1基合金钎料的晶界，而且有更好流动性，从而满足了钎焊工艺的要

求【4】。

1．3镁基非晶态合金的研究进展 ．

镁合金是目前实际应用中最轻的金属结梅材料，具有密度小、高的比强度、比

刚度、电磁屏蔽性好、减震性好、优良的切削加工性能和机械抛光性能、且易于回

收利用等特点。因此，镁合金被大量应用于航空、汽车和电子通讯工业，被誉为2l

世纪最富有开发应用潜力的“绿色工程金属结构材料”嘲。如果把镁合金制备成非晶态

合金，他的强度可达到原来的2～3倍，比强度还会成倍提高，且断裂沿与轴向拉伸

载荷成45。角的最大滑移面进行，这不仅降低了材料的设计重量和厚度，镁合金原来

很难解决的耐蚀问题也得到根本改善。因此具有低密度、高强度等优异性能的镁基

非晶态合金是一种极具应用潜力的轻质高强度材料。

1．3．1 镁基非晶态合金的发展历史

镁基非晶态合金的研究是在已有的镁合金体系上进行的。1977年，A．Calka等采

用自由射流熔体旋铸法(free-jet chill-block melt-spinning)生产了镁合金带材，并首

次制得-fMg．ZnS}Cm(Zn占25～30％)；1980年F．Sommer等发现了用快淬法可以制备

Mg—Cu非晶(Cu占20～40％)，这两种镁基非晶合金含镁量低，薄带比较脆，不能弯曲

1800：1980年，F．Sommer等发现TMg·Ni非晶；1989年，S．G．Kim等发现TMg—Y非晶；

1993年，T．Shiba协等发现TMg-Ca非晶。早期发现的这些非晶态合金主要通过提高冷

却速率(>_104k／s)来获得，所研究和制得的主要是二元合金，因而非晶形成能力弱，得

到的基本是非晶薄膜、薄带、细丝或粉末等厚度或直径较小的低维形状的材料嘲。

20世纪90年代以后，随着深过冷技术的发展，非晶形成机理的研究有了突破。

人们通过增加组元数、选择合适的成分体系以及元素配比来抑制晶态相的形核和长
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大，从而提高合金的非晶形成能力，降低形成非晶所需的临界冷却速率，使制备大

块非晶合金成为可能。ESommer等研究了添加第三组元Ag、Zn、A1、Sn等对Mg-Ni

和MS．Cu系合金非晶形成能力的影响，获得了很宽的非晶形成成分范围pJ。
1988年，Inoue等人发现[81加入Y、La、Ce、Nd、Sm、Od等稀土金属(Ln)N显地

提高Al基合金的玻璃形成能力，考虑到Mg．Ln、A1一Ln合金之间平衡相图的类似性，

他们希望Mg—Ln合金也能通过液淬非晶化；最终，他们发现大量的非晶相在Mg-Ln-M

三元合金中形成，并通过熔体旋淬制各出了具有高的拉伸强度及好的韧性的新型

Mg-Ce-Ni三元镁基非晶合金条带。然而，Mg．Ce-Ni非晶合金研中一个令人失望的结

果是，该合金系的ATx只有15～35K。为此，他们研究-fMg-Ni．La系合金19J，发现

MS50Ni．，loLa20t隅合金具有宽达58K的ATx，该合金体系是发现的第一个镁基大块非晶
合金体系。为了进一步地提高合金的比强度，Inoue等人于1990年研究TMS-Ni．Y、

Mg．Cu．Y合金的非晶化【10l，该研究得到一个重要的结果是：M965Cu25Ylo合金具有61 K

的ATx，这是迄今所研究过的Mg-Ln-M三．元合金中的较大值。MgesCu2sYlo非晶合金

具有大的ATx表明了其过冷液体具有极高的稳定性和极强的抗晶体相形核、长大的

能力，使得人们能够希望通过低冷速的传统铸造方法制备出Mg基BMG。1991～1992

年问，lnoue等人首次通过低压铸造【ll】和高压压铸法㈣分别制备出了非晶形成的最大

临界直(D0达4mm和7rm的M965Cu25Y10试样，这也是人们第一次通过传统铸造方法制

备出了越级的大块金属玻璃。1995年，李毅对Mg—Ni—Nd进行了研究，用楔形模急

冷法制得的非晶态合金临界厚度为3．5mini”】。1999年丹麦国家实验室和丹麦工业大学

与日本金属材料研究所的研究人员合作【14】，研究了加灿的似912yAly)60cu30Ylo非晶合

金的制取效果和性能，发现非晶层的厚度随着越含量的增高(达y=10％原子比)而减

薄。

2000年，GuKangHyung等用Ag部分置换M96sCu25Ylo中的Cu后，通过射流成形

和挤压铸造方法分别制备出了Dc达6m和10衄的M965Cul5A910Ylo大块金属玻璃[t5-16]；

同年，Inoue等t171研究了添加微量元素Ag和Pd对M哥cu-Y合金非晶形成能力的影响，

发现Ag和Pd大大改善了Mg—Cu·Y合金的非晶形成能力，并且提高了强度。他们利用

铜模铸造法制备了直径m5～7衄的M965cul5Y1必95Pd5完全非晶合金棒I⋯。通过在铁

管中熔化该合金，然后水淬，制得012mm的试样；同样采用水淬法他们成功制备出

013．5mm、长80m、维氏硬度为300的镁基大块非晶(M965YloCulsPd5)合金，推动了

镁合金研究的进一步发展。 。

6
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2001年，徐坚等采用Zn部分替代M965Cu25Y10合金中的Cu元素，利用铜模浇注可

制得直径6衄的M965Cu20ZnsYlo玻璃圆棒，进一步提高TM965Cu25YIo的非晶形成能力

【19】。他们还研究了添加Co对M965Cu25一。Co。Ylo合金玻璃形成能力的影响。研究表明

当合金中xd,于5时，Co的添加对玻璃形成能力没有明显的影响，玻璃形成的临界厚

度大约为2tm；但当x增加至7．5时，合金的玻璃形成能力明显下降【201。

同期，Men H、KilnW T【2l】，GuangyinYuana[221，XiXK[231等通过在M舀5CUE5Y10

的基础上分别添加Gd、Ni、Tb元素对合金的非晶形成能力和性能的进行了研究。

2003年，徐坚研究组研究出了玻璃形成能力较强的镁合金M965Cu7 5Ni7．5ZnsAglo，

铜模浇铸的金属玻璃圆棒直径可达到9衄。在此基础上，他们与E．Ma教授合作，发展

了一种铁颗粒弥散分布于金属玻璃基体上的复合材料(M965Cuy 5N饥ZnsAglo)100．。Fcx

(x_9或13)，材料的压缩断裂强度达到990MPa，同时断裂前的塑性应变约为1％[241。

2004年用TiB2增强的镁基金属玻璃复合材料的强度已高达1135MPa，材料的强度与塑

性指标均为玻璃态镁合金前所未有【251。2005年，该组对Mg-Cu．Y非晶形成能力的重

新进行研究126]用低压铜模吹铸的方法制备出了临界直径达9啦的Mgss．sCu30 5Y11和

Mgs8Cu30．sYtt．5完全非晶棒，这对镁基三元非晶的发展来说具有划时代的意义。该组

还与E．Ma教授、Y．Li教授合作研究了出目前世界上玻璃形成能力最强的

Mgs4Cu2弧97Ⅵt和M954Cu26 5A取．5Gdll四元镁合金[271(如图1．3所示)，铜模浇铸的金

属玻璃圆棒直径可分别达到16衄和25m，在现已发现的块体金属玻璃形成合金中，

仅有价格昂贵的钯、锆、钇合金的玻璃形成临界尺寸可达到这一量级，这一研究进

展对推动镁基金属玻璃的工程应用具有重要意义。表1．1为近年来开发的镁基大块非

晶态合金的相关参数。

图1．3 Mg-Cu_Ag_-Y和Mg-cu-Ag_Gd试样的光学照片

FIG．1．3 Optical photo ofthe alloys Mg-Cu—Ag-．Y and Mg_Cu．-Ag$d systems

7
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表1．1几种主要镁基大块金属玻璃

Table．1．1 Several main Mg--based bulk metallic glasses

Tg Tx Tm △Tx Trg
尺寸／m

镁基金属玻璃 制备方法
(K) ㈤ (柚 (K) (K】 及参考文献

MgssCusYio 433 468 35 雾化粉末模压法 中5棒

Mg^sCu25YIo 425 486 713 61 0．60 铜型低压吹铸法 中4棒

Mg，ljCmo 5YII 422 496 729 74 0．58 铜型低压吹铸法 币9棒

MgslCu30sYIl 5 424 499 429 75 0．58 铜型低压吹铸法 率9棒

M96sCth5Gdlo 406 488 716 82 0．56 铜模浇注法 垂6棒

MgⅡCu25Gdlo 408 478 681 70 0．54 铜型低压吹铸法 中8棒

M965Cu25Erto 422 480 74l 58 0，57 铜型低压吹铸法 邮棒

M岛sN吐lYl4 452 494 748 42 0．57 铜模浇注法 m3棒

M965Cu25T'blo 414 487 713 73 0．58 锕型低压吹铸法 中5棒

MggCu2sSmlo 418 470 ’711 52 O．59 铜型低压吹译法 圣5棒

M黯5Cud)yIo 422 492 735 70 0 57 铜型低压吹铸法 圣3棒

M965Cu25Holo 417 473 736 56 0 57 铜型低压吹铸法 垂l棒

M96sCulsAgl0Erlo 427 465 706 38 0．6l 铜型低压吹铸法 圣6棒

M96sCu22Ni】Ylo 417 476 740 59 0．56 铜型低压吹铸法 中6棒

M96jCu20ZnsYlo 404 456 702 52 O．5S 铜型低压吹铸法 $6棒

M96sCu20CosYto 408 461 750 53 0．54 铜型低压吹铸法 厚2m板条

M96sCuI，AgloYio 428 469 715 41 0．60 挤压铸造法 币10棒

M96#ufsAgioYto 428 469 715 41 O．60 高压压铸法 圣lo棒

Mgs4Cu2sA91,YlI 铜型低压吹铸法 m16棒

M954Cu2。旭sGdlI 铜型低压吹铸法 m25棒

M96sCu”YwAgsPds 437 472 707 35 0，62 铜型低压吹铸法 圣7棒

M96sCutsYtcA95Pds 436 468 706 32 0．62 水浑法 m12棒

M96sCu7 sNi7 sZn5·AgsYio 426 464 722 38 0．59 铜型低压吹铸法 中9棒

1．3．2镁基非晶态合金的制备方法

1．机械合金化(MA)制备法【2司

机械合金化是一种制备缅粉粒的固态反应方法。用此法可制备出常规条件下难

以合成的新型储氢材料，并赋予它独特的储氢性能。如熔点相差较大金属的合金如

MgM(M=Ti，Co，Ni，Nb)体系。Terashhita等【29j研究了伪二元金属间化合物

Mg-Nio 9Mo I(M=Ni，Ca，Y，A1，Si，Cu，IVm)与Ni粉通过机械合金化制备非晶

MgNio．9Mo 1合金的合成工艺。

2．甩带法

甩带法就是在真空状态下，将熔融的金属或合金在一定的压力下，注射到高速

旋转的水冷铜辊上，使其在极大的过冷度下凝固，获得具有超细结构的非平衡组织。

3
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最常用的是单辊法、双辊法制作连续薄带。其中单辊法的应用最为普遍。

图1．4非晶条带制造设备示意图

Fig．1．4 The sketch map ofapparatus for mal‘ing amorphous strips

采用液态单辊急冷法来制备镁基非晶合金箔带，其工作原理如图1．4。早期的镁

基非晶薄带Mg—Zn、Mg—Cu、Mg—Ni等都用此法制备。应用此法制备纳米晶、非晶态

金属及合金的工艺易于控制，而且可以实现批量生产，易于产业化。．

3．常压铜模浇注法

将高纯度的Mg和熔炼好的中间合金组元在氩气保护下的电阻炉中熔炼，然后在

空气环境下快速浇注到冷的铜模中，利用金属模导热快来实现快速冷却。由于铜模

的冷却速率有限，所能够制备的非晶合金的尺寸也有限。利用该方法本课题组已在

楔型铜模浇铸浇注出了厚度为4m蜊JM965Cu25Y5Nd5块体非晶态合金。

4．低压铜型吹铸法

1991年，Inoue等人考虑到在Mg基合金系中，Mg—cu—Y三元合金具有宽的ATx，

采用铜型低压铸造法——射流成形／铜型急冷制备出了直径达垂4衄的M965Cu25Y10基

BMG。这也是人们第一次通过传统铸造方法制备出了衄级的BMG。在此以后的研究

中，人们通过低压铜型铸造法成功制各出了中9衄的M96sCu7 5Ni7 5ZnsAgsYlo和qb7mm的

M965CulsYloAgsPd5试样。2005年徐坚研究员领导的研究组采用此方法制备出了

Mgs8 5Cu30．5Y11、MgssCu30．5YII 5、M954CuEsAgTYll和M954Cu26 sAgs 5Gdlt直径分别为9

mm、9ma、16ram和25ram地完全非晶棒，这是目前发现的形成能力最强的镁基非晶体系。

图1．5是射流成形原理示意图。将母合金完全熔化后，在石英管上端导入0．3MPa的固

定喷射压力。由于存在压差，液态母合金从石英管下端小孔中射出，注入铜型腔中，

并快速冷却形成玻璃态。为了获得较大的冷却速度，通常把铜模通水冷却。铜模内

腔的形状通常为平板或圆柱等规则形状，以便对试样进行力学和其它性能实验。

9
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■睦气蘸童‘

船

图1．5射流成形示惹图

Fig．1．5 Schematic illustration ofmck j丑jection

4．高压模铸法

高压模铸法是将母合金装入有感应圈加热套筒内，在氩气保护下的高频感应线圈中

熔化，再利用高压，在几毫秒内快速将合金液压入铜模内，铜模外通冷却水，使试样快

速冷却。1992年，Inoue等人用高压模铸法技术制备出DInax达7眦的M965Cu25Ylo大块金

属玻璃；2000年，Gu Kang Hyung等采用同样的方法以Ag部分置蒡∞踟cu25Y坶中的cu制

备出了具有金属光泽的、Dmax达lOrm的M96sCut纠eLgloYlo柱状大块金属玻璃。

5．挤压铸造法【30】

挤压铸造法在提高铸件质量及其精密成形方面是一种极具潜力的制造方法。

2000年Gu Kang Hyung【12】等利用挤压铸造的方法制备出了DnlaX达10衄的

Mg—Cu·Ag．Y的大快金属玻璃。方法为：将Mgs5CulsYloAglo合金放入真空下的石墨

坩埚中感应熔化，然后用水将熔体压入水冷铜型中，待熔体完全充满型腔后，在型

腔内加压，直至金属完全凝固。

6．水淬法

将预先熔炼得到的镁合金铸锭用低熔点氧化物(如B203)包裹起来，在石英管或

铁管中感应加热再次熔化，然后连同石英管或铁管直接水淬，可获得很高的冷却速

率，从而可得到大直径的柱状大块非晶。Inoue等通过在铁管中熔化

MgesCul5YloA95Pd5合金，然后水淬成功制成了012mx80m的非晶棒，其表面具有白

亮色的金属光泽。

由于镁合金具有较强的非晶形成能力，能在较低的冷速下获得较好的非晶形成

效果，所以制备工艺比较简单。如上所述，常用的主要有机械合金化、熔体快淬、

铜模浇注、吹铸、高压压铸法，这些方法的严重的缺陷是制备受到尺寸与形状的限

制。人们也曾经尝试在晶化温度(Tx)以下对非晶粉末进行各种热挤压、热轧制，由于

粉末间的界面很难彻底消除，这就影响了大块非晶态合金的整体性能，所得试样的

强度相当低，目前还很少有其接近相同成分条带强度的报道。日本产业技术综合研

t0

搭～夔
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蛾
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究所(产综研)永续材料研究部门日前开发出一种利用电压振动力即可造出金属玻

璃的新技术。选用相对容易制成金属玻璃的镁合金(Mg-Y-Cu)，在凝固过程中同时

旌加交流电流和直流磁场，使之产生电压振动力。目前已经证实假如在这种状态下

使之凝固，在特定的电磁振动条件下就能形成金属玻璃。随着人们对非晶态金属研

究的深入，像日本的这种制备金属玻璃的新技术将不断出现。

1．3．3镁基非晶态合金的结构与性能

1．3．3．1镁基非晶态合金的结构

非晶态合金是以金属键作为其结构特征，在几个晶格常数范围内保持短程有序，

而在三维空间呈拓扑无序状排列。因不具有长程原子有序结构，故x射线衍射图谱上

无尖锐衍射峰，是一个宽宽的峰；若同时出现尖锐的峰，表明还有晶相的存在。在

多组元体系中，原子尺寸的差别和负的混合热导致了超过冷液体中的随机堆垛结构

密集程度增加，而紧密的随机堆垛结构会导致高的液固界面能并且会增加原子重排

的阻力，这就抑制了原子的扩散而形成非晶。这种紧密的随机堆垛结构已在Mg--Cu

—La体系中得到证实。

1．3．3．2镁基非晶态合金的力学性能

尽管非晶中原予在空间排布无长程有序，但在每个原子的周围还存在着化学短

程序(CSRO)和拓扑短程序(TSRO)。正是由于这两种短程序的存在，使得非晶表现出

优异的性能。非晶态镁合金具有无定形的原子结构，与对应的晶态合金相比，力学

性能大大提高，合金强度和延展性得到了明显改善(部分镁基非晶态合金的力学性

能见表1．2)。快速凝NMgssZnl2Ce3合金，具有非晶和晶态两种结构，具有更高的抗

拉强度，断裂前具有明显得塑性变形。淬火状态下，非晶带抗拉强度达665MPa，在

383K下退火20s后强度超过930~Ⅱ，a，退火使平均颗粒尺寸从3nm增长至lJ20nm，这些

粒子有利于产生均匀变形。

非晶合金在室温下的变形是极不均匀的，变形只局限于单一的剪切带内，平面

应力条件下的塑性应变量几乎为零，宏观上的突然脆性剪切断裂是其主要的破坏形

式。单相非晶合金的这种先天性的缺陷促使人们考虑通过制备非晶复合材料的方法

来改善其在这方面的性能。目前较成熟的方法是向非晶基体中加入一些第二相粒子

或纤维束来抑制这种单一剪切带，诱发多重剪切带的生成，进而提高材料的塑性。

在镁基非晶态复合材料方面，国内外也做了很多的研究工作，2002年，金属研究所

徐坚研究组通过在M965Cu20ZnsYlo体系中加sic和T'tB2的方法首先制备出了镁基非晶

态复合材料。研究发现，陶瓷颗粒的加入并不影响该体系的非晶形成能力，非晶合
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金的力学性能却发生的较大变化，不仅强度上升，室温塑性也有较大的提高p2】。2003

年，他们与E．Ma教授合作，发展了一种铁颗粒弥散分布于金属玻璃基体上的内生复

合材料(M965Cu7 5Ni7 5ZnsAglo)100．。Fe；(x--9或13)，材料的压缩断裂强度达到990MPa，

同时断裂前的塑性应变约为1％；2004年用TiB2增强的镁基金属玻璃复合材料的强度

己高达1135MPa，材料的强度与塑性指标均为玻璃态镁合金前所未有【3⋯，其力学性

能如表1．3和图1．6所示：

表1．2典型镁基金属玻璃的力学性能㈨

Table．1．2 Mechanical properties oftypical Mg--based metamc glasses

合金成分 抗拉强度 弹性模 硬度 比强度(厩／p)， 最大应变

(at．％1 6bm口a 置E／GPa HV 咩10，N—nkgfl) 铲龟，E

MgToCaloAl20 670 35 199 3．7 O．019

MgooCa2 5Ni7 5 670 40 182 3．4 0．017

Mgs7 5CasNi7 5 720 47 176 3．7 0．015
●

M94ShNix5 680 40 215 3，0 O．017

MgsoY5Nil5 830 46 224 2 5 0．018

MgssYloCU5 800 44 205 2 3 0．018

MgsoYloCulo 820 46 218 2 5 0．018

M991YaMm4 550 30 140 2．3 0．018

表1．3 Mg∞Cu7．5Nj商乙ⅡsA95Ylo和M踟CuzoZn5YIo陶瓷颗粒增强的块体非晶合金的力学性能

Table 1．3 Mechanical properties ofM965CⅡ7小i75zn业昏YIo and MgcaCuzoZnsYto bulkmetallic

glass and ceramics particulate reinforced composites

抗拉强度 弹性模量 比强度(剐州 最大应变 ey 印
合金成分(aL％)

6b／MPa 副GPa (XlON·m kg。) 铲氓厄 (％) (予砧

M&sCuzozo，YI。 764—881 3．7 0

M965Cu2laZnsYio+IO％SiC 970—1042 3．6 0

M96sCu20znsYto+15％TiBz 1022．1135 3．4 0．9

M96sCu7州i7 5ZnsAgsYlo 490．七50 39±2 1．80 0，014 1．70 0

M965Cu7 5Ni7 sZnvA,gsYlo+lO％TiB2 992±39 47士4 2．93 0021 2．35 0

MgesCursNi75ZnsAgsYl0+20％TiB2 1212±16 50士3 3．42 0．024 2，38 3．2

M96sCu7 sNi7，Zn，AgsYlo+30％TiB2 1336士15 6l士1 3．59 0022 2 18 1．8
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图1．6 30％的TLB2颗粒增强的块体金属玻璃M965Cu75Ni7sZnsAgsYIo与已商业应用的镁合金及

锆基金属玻璃比强度比较图

Fig．1．6 Comparison ofthe specific fracture strength rf／q ofM965Cu7．sNiT．sZnsAgsYlometallic

glass composkes with 30％TiB2 particles with representative commercial alloys as well as

Zr-based BMG

1．3．3．3镁基非晶态合金的耐蚀性能

镁基非晶态合金不存在晶界、位错和层错等结构缺陷，也没有成分偏析和第二

相析出，这种组织和成分均匀性使其具备了抗局部腐蚀的先决条件阳。M．S．Ong等研

究了热处理对快速凝固非晶态Mgs2Nizs薄带抗蚀性的影响，发现在433k热处理4min

后部分晶化的试样在NaCl溶液中的腐蚀抗力明显提高。德国科学家研究了非晶态

M965YloCu25合金的腐蚀行为【35】，研究者用单辊熔体旋淬法在氩气气氛中喷SU3mm宽

的M965Y,oCu25q}晶带和用铜模浇铸制得直径7mm的圆柱状同成分合金试样于室温下

在pH值为13的NaOH溶液中研究了上述非晶镁合金、多晶镁合金和纯镁试样的电化

学腐蚀行为。研究结果表明，上述三种材料的电化学行为有显著不同，非晶态和多

相不均质晶态M965YIoCu25合金的氧化倾向要比纯镁低得多，这主要是因为加铜合金

化的效果。非晶态镁合金的腐蚀速率最低，其极化特性受镁成分所支配并且大大不

同于多相不均质晶态合金。非晶态合金试样的钝化电流密度很低，说明它具有高度

保护性的表面膜。这些试样在腐蚀行为上的巨大差别，不能简单地运用非晶结构效

应来解释。多相不均质晶态合金之所以耐蚀性较差，主要是因为其组织结构和化学

不均匀而在不同成分相之间所引发的动电电流所致[36】。

1．3．3．4镁基非晶态合金的储氢储热性能

尽管晶态镁基合金在气态吸放氢性能方面的研究进展不大，但最近随着机械合

金化制备技术的发展，镁基非晶合金在电化学方面的应用逐渐引起了人们的兴趣。

Kohno等【3n报道了采用一种有效的机械球磨法，将Mg—Ni与Ni球磨得到非晶合金，

其放电容量高达750mA·h-g"1。孙俊才等【38】研究了利用机械合金化制备的M950NisoxTix
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非晶合金粉末的吸放氢性能，结果表明少量雨替代Ni可改善合金的电化学吸放氢量，

使合金电极的吸放氢循环稳定性得到提高。非晶态Mg-Ni．Cr合金的氢化和分解速度

均得到明显改善，克服了晶态镁和镁镍储氢材料的缺点，增加了储氢能力、降低了

放氢速度。镁系吸氢合金能有效用于523～673K的工业废热利用，工业废热可提供氢

化物分解所需的能量。随着无污染能源氢气的开发与利用，非晶态镁合金必将引起

人们的重视。此外，利用镁合金非晶化特性在开发超导功能材料、纳米材料等方面

也具有很大的潜力。

1．4本课题的研究目的与任务

镁作为一种工业产品进行工业化生产始于19世纪80年代的德国，德国首先使用

电解法生产镁。随着镁生产技术的提高以及汽车、电子、航空、航天工业的迅速发

展，镁的生产和消费都迅速增长。据统计，在全球范围内，己连续10年保持高于20％

的年增长率，这在近代工程金属材料中是前所未有的。

块体非晶具有优异的物理、化学、力学性能，园而具有很大的应用潜力，在航

空、航天、汽车、精密制造、电子通讯与计算机、生物医学等领域有广泛的应用前

景。块体非晶的研发引起了国内外材料领域的研究与工程技术人员的广泛兴趣和重

视。美、日、欧洲等都将其列为材料领域的重要研究方向。镁基非晶态合金的开发

是在Mg．Cu．Y三元体系的基础上发展起来的，经过10多年的发展人们开发出了多种

四元及五元的镁基非晶态合金体系，但这些合金体系中的Y元素价格较高，因此如何

降低非晶态合金制备的原材料成本也是研究人员面临的一个亟待解决的问题；同时，

虽然近十年来人们对镁基非晶态合金研究取得了突破性的进展，但目前还没有人将

Mg基非晶态合金应用到焊接领域。综上所述，本文以大块非晶态合金的制备和形成

能力为研究对象，利用由液相直接冷却到固相制备大块非晶态合金的原理，普通楔

形铜模铸造制备工艺，并采用x射线衍射分析法0a①)结合差热分析法(DSC)对不同

组元的Mg基大块非晶态合金的制备及其形成能力进行了较全面的研究，分析元素Nd

对非晶态合金形成能力和热稳定性的影响；利用制备的板状镁基块体非晶态合金，

采用对接接头的形式分别对AM60B和AZ91D铸态镁合金进行了焊接研究，对一定保

温时间和压力下的焊接接头形貌及组织特征进行了研究，利用光学显微镜、扫描电

镜和能谱分析的方法分析了焊接接头的微观组织、元素分布、扩散行为、焊接接头

形成过程及焊接工艺参数对接头力学性能的影响。

14



江苏大学硕士学位论文

第二章试验内容与研究方案

2．1 合金成分及试验方案的确定

认识玻璃化转变及发现能够形成块体金属玻璃的体系和寻求制备块体金属玻璃

的技术是科学家们几十年来一直追求的目标。20世纪80年代末以来，随着块体非晶

态合金的研究与发展，人们对合金的玻璃形成机理和形成能力进行了不断探索，提

出了各种不同的合金成分设计的经验准则，其中影响较大的有：Greer提出的“混乱”

原则口9删、Inoue等归纳出的三条经验法则【4”、Senkov准则旧、电子浓度(e／a)准贝lJ[431、

等原子替代法(equiatomic substitution)[44删等，这对于研制新型块体非晶态合金在某

种程度上具有一定的指导意义。目前，尚没有一种成熟的成分准则来指导块体非晶

态合金的设计，人们还不能随意的任选一个合金成分及其组元化学计量比就能制备

出所需尺寸的非晶态合金，主要还是根据相图和一些经验准则，通过试验法进行合

金成分设计，然后采用各种方法制备成形，研究其结构特征、热学性能和晶化行为，

并从热力学和动力学方面进行玻璃形成条件分析，这些方法较为盲目和不甚准确。

相比较而言，Inoue准则和“混乱”原则是当前块体非晶合金成分设计的主要准则，

Inoue准则虽然对多数块体非晶合金适用，但同其他准则一样，仍是一种经验规律的

总结和延伸，有待进一步完善，并揭示其理论根源。

2．1．1 A．I noue的三条经验法则

日本的Inoue等人在研究多元非晶合金系统的非晶形成能力(GFA)和宽过冷液相

区(ATx)的特征后，提出了得到块体非晶合金的三条经验法则：①由三个以上组元构

成的多组元系；②主要组元间的原子尺寸比差异较大(大于12％)，且符合大、中、小的

关系；③主要组元间的混合热为适当的负值。符合这三条规则的合金具有大的玻璃形

成能力和宽的过冷液相区ATx，并且形成一种与普通非晶态合金不同的新型非晶态组

织，其特点为：①原子里高度密堆排列；②产生新的局域原子组构；⑧存在相互吸

引的长程均匀性。图1分析了合金具有高的玻璃形成能力的原因，Takeuchi['‘61等计算

-j'351种三元非晶态合金系及其二元子系统的混合焓(△H。h)和错配熵(So／v哂)，进一

步完善了Inoue准则。Inoue准则被普遍接受，并依据它发现了许多能形成大块非晶的

合金系，如MS基、Al基、Fe基、厅基、Ln基、Ti基、Cu基等。
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图2．1 Inoue?里则提高台金玻璃形成能力的机制f47】

rig．2．1 Mechanism ofhigh glass forming ability ofalloys which satisfy the Inoue rule

2．1．2等原子替代法(equiatomic substitutioR)

在多元非晶态合金的成分设计中，通常选择一个主组元，然后加入其它组元以

提高合金的玻璃形成能力和性能(如磁性能、力学性能、化学性能等)，但人们对包含

多个主组元的多元合金的玻璃形成能力却知之甚少，这类合金通常位于相图的中间

位置。

Cantor及Kim等【4¨51提出了具有宽的成分范围和较好的玻璃形成能力的新型多

元非晶态合金的成分设计方法)等原子替代法，即从感兴趣的合金成分出发，用具有

化学相似性的多个组元等原子(equiatomic)或近似等原子(near equiatomic)取代原合金

中的单一组元。例如，以Zr基非晶态合金为基础用前过渡元素面、zf、I-I．f,Nb等原

子替代zr和Ti，用后过渡元素Ni、Cu、Ag等原子替代Cu和Ni，得到的

(Ti33zr33H岛3)60(Ni50Cuso)20A120合金的过冷液相区ATx高达124"C。目前尚未见到等原

子替代法在其它合金系中的应用。

2．1．3合金配方的选择

新型多组元大块非晶合金的研究与开发是从Mg～Ln—TIn(Ln一稀土金属，Tm

一过渡金属)合金系开始的。通过对Mg—ce—Ni、Mg—Ni—La、Mg--Ni--Y与Mg

16
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一Cu—Y的研究发现，M965Cu25Yt0具有最宽的过冷液相区ATx(=Tk．Tg，Tx为晶化

转变温度，Tg为玻璃转交温度)和最大的玻璃形成能力(GFA)，对其进行的研究也最

多。如前所述，在Mg—Cu—Y三元合金的基础上发展的Mg—Cu—Y—Ag四元合金和

Mg—Cu—Y—Ag—Pd五元合金，Ag和Pd部分代替Cu可进一步提高Mg—Cu—Y合金

系的玻璃形成能力，迄今为止，影响合金玻璃形成能力的因素尚不完全清楚，但利

用多组元之间的交互作用仍然被认为是发展新型易形成玻璃合金的有效途径之一

【48】。Desre的研究表明【49】，合金的组元数目增加一种，可导致浓度起伏降低10倍。此

外，合金中主要组元之间应具有大的负混合热(△Hmi】【)是否是易于玻璃形成的重要

条件尚有争议。值得注意的是，在Mg．Cu—Ag—Y和Mg．Cu-Ag．Pd，Y合金系中，Cu-Ag

二元系液态的混合热略大于零。Schwarz等【50】认为，组元问的混合热接近于零或略为

正值的元素共存，有助于提高合金的玻璃形成能力。 ．

杨春秀【51】采用真空吹铸方法研究了的Mg 65 Cu 25-N疆’lo(x=1，2，3，4，5)

的非晶合金形成能力，结果表明：ONi部分替代Cu对合金的玻璃形成能力和过冷液

相区影响较大。当少量的Ni部分替代Cu时扩大了过冷液相区(当x=l时，ATx的宽度可

达43．30K)。当用较多的Ni部分替代cu时提高了非晶形成能力(当x=3时，1k可达

O．5892)，用Ni部分替代Cu，是以降低合金的热稳定性来提高合金的玻璃形成能力的。

②随着加热速度的增加，玻璃转变温度(T曲，晶化开始温度((Tk)和晶化峰的峰值温

度(Tp)均向高温方向移动，说明镁基块体非晶合金的玻璃转变及晶化均具有动力学效

应。③镁基块体非晶合金的玻璃形成能力与特征温度下的激活能和频率因子有关，

激活能和频率因子越少，其熔体的玻璃形成能力越强。④在M965Cu2s．小时。lo(x=1，

2，3)块体非晶合金中，以激活能和频率因子为判据得蛩jM965Cu22Ni3Yto非晶的玻璃

形成能力最强，与以Trg为判据得到的结果一致。依据A．Inoue的三条经验法则、Cantor

及Kim等提出的等原子替代法及上述的试验结果分析，本论文将以M965Cuz2Ni3Y10合

金体系为基础，做如下的研究工作：

1．由于M965Cu22Ni3Y10合金组元中的Y价格过高，因此降低制各大块非晶态合

金的原材料成本，实现低成本制备新型大块非晶态合金也是非晶制备课题面临的一

个亟待解决的问题。本试验用市价较低的金属原素Nd部分替代等原子的Y元素、通

过楔形铜模普通浇铸的方法制备的M965Cu22Ni3Y,o-xNd。(x=o，2，4，5，6，8)非

晶态合金的形成能力及合金热稳定性的影响。

2．虽然镁基非晶态合金近十年来在制备方面取得了突破性的进展，但是目前还

没有人将具有较大玻璃形成能力的Mg基非晶态合金应用到焊接领域。本文利用自制

的厚度为2mm板状非晶态合金作中间层合金，采用对接接头的形式(图2．2)对AM60B
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和AZ91D铸态镁合金进行了焊接研究，对一定保温时间和压力下的焊接接头形貌、

组织特征及抗拉强度进行研究，利用光学显微镜、电镜扫描和能谱分析的方法分析

焊接接头的微观组织、元素分布和扩散行为及焊接接头的力学性能。

镁

日目

图2．2镁合金连接示意图

Fig．2．2 Thesketch．ofwddjng experiment

2．1．4试验原材料及试验步骤

实验过程中使用的材料包括块状市售纯度为Mg(99．95％)、Cu(99．97％)Ni

(99．95％)、Y(99．95％)、Nd(99．95％)，AM60B和AZ91D铸态镁合金。

利用普通铜模浇铸法制备块体镁基非晶态合金及在焊接中应用的工艺流程如图

所示：

2．2试验设备及工作原理

2．2．1多功能真空熔炼炉

多功能真空熔炼炉YSU．22是一套多功能综合冶炼铸造设备。包括高频电磁悬浮

炉、中频感应加热炉、电弧熔炼吸铸炉、真空系统、冷却水循环系统、电力系统和

控制系统等部分组成。多功能真空熔炼炉的性能及其主要参数：(1)极限真空度

5．0x10’5Pa；(2)电弧熔炼炉的熔炼重量<1009；(3)中频感应熔炼炉的熔炼重量<5Kg，

18
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最高温度1600"C，功率60KW；(4)磁悬浮熔炼重量5～109，使用温度范围600

1600℃，试样温度连续可测；(5)磁悬浮功率30KW，频率300KHz；(6)光学红外测温

单色测温仪可测温度600～1600℃，连续可测。

由于元素镁熔点、沸点(648．8℃，1107℃)较低，不适宜在高真空电弧炉中熔

炼，本试验主要应用该设备的电弧熔炼吸铸炉进行中间合金的熔炼工作。其基本工

作原理：非自耗真空电弧炉在电极引弧后，控制电流电弧可以产生巨大的热能，其

中心温度可达几千度，利用电弧所产生的高温熔化金属，将块体金属材料在铜坩埚

内充分熔炼。中间合金采用钨电极氩弧熔炼，氩气不仅作为引弧气体和热源，还可

以作为保护气体，能有效地保护母合金，以防氧化。氩弧一旦引燃，就能产生稳定

的电弧，在各种保护气中，氩弧的稳定性最好，同时电极不熔化，容易保持电弧长

度的恒定性。 ．

2．2．2自制井式电阻炉 ．

母合金的熔炼在如图2．3所示的井式电阻炉中进行，功率为4KW。坩埚材质使用

低碳钢，确保熔炼合金不与坩埚发生反应。为了确保原材料与空气隔绝，坩埚盖(可

方便提升)留有氩气通气管与出气管，坩埚内部密封良好。

图2．3镁合金熔炼浇铸示意图

Fig．2．3 The sketch ofpreparing amorphous alloys

2．2．3 X一射线衍射分析

用日本理学D／MAX RA型X-射线衍射分析仪CXRD)对非晶合金进行结构测试。测

试参数为：铜靶Kct辐射，石墨单色器滤波，特征波长扣1．5405，电压40KV，电流60mA，

扫描步长0．020，衍射角(29)范围200～80。。

2．2．4差热分析

热分析实验在德国耐驰仪器制造有限公司生产的NetzschDSC404型差示扫描

量热仪上进行，通过测出的DSC曲线可以得到非晶合金的一系列参数。差热试验的

19
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主要内容为：测出块体Mg基非晶合金的DSC曲线，计算出非晶合金的玻璃转变温度

Tg、晶化开始温度Tx、熔化开始温度1'm及结束温度Tl。

其工作原理如下：加热腔体的内部分别摆上待测物样品盘与参考样盘，在升温

过程中若是下方的热电偶感受到样品盘与参考盘问的温度差异，表示样品发生了相

变化，加热器马上会补充热能以维持两者温度相同。藉由记录热流对温度或时间的

变化量即可得到样品在不同温度下的反应行为，包括玻璃转变、熔化、汽化、升华、

还原等吸热反应，以及结晶化、氧化、化合、分解等放热反应。以氦气为保护气体，

流量为40co／rain，加热速率为20K／min。

2．2．5妒中焊接设备

试验所用的焊接装置如图2．4所示，该装置主要由加载结构、支撑结构和加热控

温设备组成。加热方式采用管式电阻加热，功率为3KW。控温设备为智能化数显温

控仪(TCw一32B系列)。该设备的特点是设备简单，操作维修方便。试验过程中

将镁合金与非晶中间层装爽好后，上部施加一定的压力，通过控制弹簧不同的压缩

量对试样施加不同的应力作用。为防止镁合金与非晶合金接触面在焊接加热过程中

氧化或燃烧，夹具外设了通氩气保护装置。

图2．4预置非晶中同层的镁合金焊接示意图

F蟾．2．4 The sketch ofwelding experiment using Mg--based ahoy as base metal

with amorphous interlayer

2．2．6扫描电镜

扫描电子显微镜(SEM)是利用细聚焦电子柬在样品表面激发二次电子，通过这种

二次电子或背散射电子作信息来直接观察试样的。由于电子束在样品表面扫描时所

得二次电子束流与相应各点的构造、组织和形貌能一一对应，因此，所观察到的图

象就能准确地反映出样品表面的立体图象。入射电子的一部分能量会激发出样品表

面原子的特征X射线。如果分析此特征x射线光谱，就可以定性地获得元素的面分布
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图或线分布图，可以定量地得到样品中原子序数在某一数字以上的各元素含量，这

就使扫描电子显微镜成为研究钎焊接头形貌及合金元素分布的有力工具。

本实验的样品形貌及元素分布分析是经15％酒精硝酸溶液中进行12s侵蚀，用水

冲洗，后在烘干机下将试样烘干。在扫描电子显微镜上进行分析。

2．2．7其它试验设备

其他实验设备包括：晶相显微镜、电子拉伸机、手锯、电子天平(精度为0．1mg)、

砂轮、超声波清洗器等。

其它试验用品包括：烧杯，酒精，丙酮，镊子，水砂纸，晶相砂纸，腐蚀液等。

2．3大块镁基非晶态合金的制备工艺

本论文的非晶合金制备均采用较高纯度的块状。先将高纯金属材料锯成小块金

属料，然后依次用酒精在超声波清洗器中进行超声波震荡清洗，用电吹风机吹干后，

再经电子天平进行秤量。为避免合金熔体在凝固过程中产生非均匀形核，母合金原

料和熔炼炉均特别洁净。用细砂纸打磨坩锅内壁，吸尘器除去残余颗粒，并用丙酮

或酒精清洗熔炼炉壁、钨极和坩锅。母合金熔炼，在真空磁控钨极电弧炉中进行。

将配好的中间合金置于炉内，抽真空至1．0x10"aPa，充入保护气体氩气至0．05M Pa，

在400～500A电流条件下熔炼50～90s，为保证合金成分的均匀性，每个中间合金锭

(约20 g)反复熔炼五次，并随炉冷却制得中间合金铸锭。然后用砂纸打磨合金铸

锭，以去掉铸锭表面可能存在的少量氧化皮，用丙酮或酒精清洗表面，粉碎成块。

纯Mg也按照上述方法清洗干净，称量准确。

为了确保坩埚与原材料不反应，坩埚材质使用低碳钢。为了确保原材料与空气

隔绝，坩埚盖(可方便提升)留有氩气通气管与出气管，坩埚内部密封良好。实验

前将坩埚内外壁均匀涂刷上石墨涂料，并置于200"C烘炉中烘干。母合金熔炼温度为

760"C，将处理好的Mg块平铺一层于坩埚底部，将熔炼好的中间合金均匀平铺在Mg

块上，再将剩余Mg块平铺在中间合金上，形成Mg一中间合金一Mg叠层，这样可以

确保合金充分混合，防止中间合金烧失，得到成分均匀的母合金。为减小熔炼过程

中因镁液蒸发对成分比例的影响，配比时镁适量增加5w％。将坩埚通入氩气，在温

度760℃熔炼一个小时左右，将坩埚轻轻平晃几下，让金属液混和均匀，在760"C温

度继续保温半小时后浇铸于平板或楔形铜模中。

2t
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2．4预置非晶中间层的镁合金炉中焊接

镁合金焊接试验在如图(2．4)所示的电阻炉中进行。该工艺同时利用了中间层

非晶态合金的超塑性现象及其熔化后的液相对界面间空洞的填充作用和液相扩散比

固相快的优点，在表面较平整处获得母材之间的直接扩散连接，在粗糙度大的局部

主要靠液态中间层的填充与扩散实现母材间的连接，从而加速实现界面间的紧密接

触，减少并减小界面残留空洞；并且在实现界面间紧密接触的过程中因有液相填充

作用的参与，对母材超塑性变形程度的要求得以降低，也为降低焊接压力和减小变

形提供了可能‘521。该工艺从其内部金属流动及原子迁移的本质看，以实现中间层的

熔化一润湿母材一填充间隙(具有高温钎焊特征)、并通过使中间层变为易于扩散的液

相及母材相变过程中新相与母相问的相界作为短路扩散通道，促进中间层向母材扩

散为目标(具有扩散焊特征)【53】。这种工艺区别于普通钎焊的地方在于：加压而不加任

何钎剂。
‘

镁合金基体原料为直径50衄的铸态棒料，经线切割加工成长约15reXl5mIX20衄

方柱状，将制成的2mm厚的板状镁基非晶态中间合金夹入柱状试样之间采用对接接头

进行焊接(见图2．2)。

钎焊对零件在入炉前的准备工作提出了较高的要求。如果零件入炉前操作不当，

表面的氧化膜，油污等杂质可能会导致钎焊失败。因此对焊件的表面要预处理。焊

接前非晶态钎料用砂纸将表面打磨干净，镁合金表面用钢刷清理，这样一方面破坏

表面的氧化膜，增加了钎料的润湿能力，同时在钢刷刷过的表面形成较粗糙的纵横

交错的细槽，对钎料起了特殊的毛细管作用，促进钎料沿洁净的母材表面铺展，改

善润’湿【”J。

试验原料准备好后将TCW--32B温控仪打开，然后将连在温控仪上的调压器调

至220V左右进行升温，保持升温速率在25℃，min左右。待温度升高到350℃左右时将

装有钎料和试样的夹具放进电阻炉中，放进去前先通入氩气约2min，确保夹具内的

空气完全驱除。待升至距钎焊温度3"C左右时调节调压器，使之在钎焊温度上下波动

不超过士2"C，在该温度下以一定的压力保温一段时间，然后将试样取出空冷至室温。



江苏大学硕士学位论文

第三章Nd列i'M965Cu22NiaYlo非晶态合金形成

能力及热稳定性的影响

Mg—Cu—Y系非晶合金是目前具有较大玻璃形成能力的合金体系之一，此合金

体系可以在较低的冷却速度下，通过吹铸、压铸等方法获得较大尺寸的非晶样品。

近年来，多组元大块非晶的发展受到人们的广泛重视，为了制备块体非晶合金，人

们的注意力开始从工艺研究转到新配方的探索上。杨春秀【51l采用真空吹铸方法研究

了的M965Cu25．小kYIo(x=1，2，3，4，5)的非晶合金形成能力，结果表明M965Cu22Ni3Ylo

具有最强的非晶形成能力。本章将通过常规铸造的方法研究Nd对M965Cu22Ni3Ylo合金

非晶形成能力及热稳定性的影响。图3．1为用楔形铜模铸造法制备Mg—Cu—Ni—Y～

Nd合金试样及断面光学照片。

a b

图3．1 Mg—cu—N卜Y—Nd大块非品合金
Fig．3．1 ImagesofMg—Cu—Ni—Y—Nd bulkamorphousalloys

从楔型铜模普通铸造法制备的M965Cu22Ni3YIo—xNdx(x=o，2，4，5，6，8)块

体金属玻璃表而形貌来看，样品的表而光滑、具有金属光泽且呈现出明显的非晶态

一晶态转化特征—环形波纹。图3．1b是试样断面的宏观照片，可以出试样断面呈现为

非晶态合金特有的断面特征—镜面光泽(银白色)。

3．1 X射线衍射分析

图3．2为M965Cu22Ni3Ylo-，毋阳。(x=o，2，4，5，6，8)合金不同尺寸铸态楔形试样

心部和表面的x衍射(XRD)谱，由图可见，对于不同的x值，当厚度值小于2．5衄时，其

心部的x衍射曲线在20=370附近都有一个大的弥散峰，没有任何晶态峰出现，表明在

这一合金成分范围和小于此样品厚度条件下，试样能够形成单一的非晶相结构。随着

试样厚度的增加，虽然M965Cu22Ni3Yto—xNdx(x=o，2，4，5，6，8)合金试样分别在
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d(厚度)为3mm、3．2mm、3．8mm、4．4mm、4．1mm和3．2衄处表面的X衍射曲线未观察到晶

态峰出现，但在其心都XP,D图谱上除非晶相之外还可观察到出现较为明显的晶态相衍

射峰，经标定分析，结果显示为M92Ni相、单质Mg相和未知相(见图3．2)。

皇一，deg

x--6

圈3．2成分为Mg‘sCu22Ni3Ylo-JNd。(x=o，2，4，5，6，8)合金

不同尺寸的铸态试样表面和心部的XRD图

Figj3．2 XRD patterns taken from the cross—sectional surface and surface ofas-east samples with

different sizes for the M踟；c022Ni3Ylo—lNd,(x=o，2，4·5，6，S)alloys
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表明这一尺寸的样品不能够形成完全非晶相。在本试验条件下的6组合金中，用

Nd替代Y后，非晶形成能力最好的是M965Cu22Ni3Nd5Y5合金，其临界厚度达3．8ram；

其次为M965Cu22Ni3Nd6Y4合金，临界厚度为3．4mm：即使非晶形成能力最差的为

M96sCuz2Ni3NdsY2合金，其非晶形成临界厚度也与M965Cuz2Ni3Ylo合金的临界形成厚

度相当，说明利用Nd替代Y后，合金的玻璃形成能力都得到了不同程度的提高(见

图3．3)。

越
畦
呔
婆

图3．3 M965cu22NbYlklNdI(x=o，2，4，5，6，8)系含金不同成分对应的临界厚度

Fig．3．3 The maximum thickness(Tmax)for BMG formation versus composition for n series of

M96sCuzzNi3Ylo一。NdI(z=O，2，4，5，6，8)alloys

采用楔型模浇铸合金，冷却速度的估算值是楔型厚度的函数，则在上述铸造条

件下，根据玻璃形成的最大厚度d(cm)与玻璃形成的临界冷却速率Rc(93s)之间的关系

Rc=10d-2，可粗略地估计出合金玻璃形成的临界冷却速率‘55巧6】。据此式，合金中hid

含量x=0时，玻璃形成的临界冷却速率大约为160K／s，当x=5时，临界冷却速率大约

降至70K／s，因此，合金的玻璃形成能力大大提高。此外，合金与铜模接触的表层比

心部更易于形成非晶相的结果表明，合金熔体在铜模接触界面处的非均匀形核并未

成为限制玻璃形成的决定性因素，而试样心部处由于冷却速率不足以抑制合金熔体

的晶化，形成晶态相。

3．2差示扫描量热仪(DSC)分析

图3．4是升温速率为20K／min的铸态M965Cu22Ni3Y10—xNdx(x-O，2，4，5，6，8)

合金完全非晶相样品的DSC(差热分析)曲线。由曲线可以看出，所有合金都有明显开

始的向下吸热的玻璃转变温度Tg，随后是较宽的晶化前过冷液相ATx(ATx=Txl—Tg，

Txl一晶化温度)，然后变成向上的晶化放热峰，最后是较大的向下的熔化吸热峰。

当x=0，2时，合金的连续加热DSC曲线表现为玻璃转变平台和单一的晶化转变引起
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的放热反应；而对x=4，5，6，8的合金，DSC曲线上除玻璃转变平台外还可观察到

第二个晶化转变引起的放热反应，第二个放热峰的放热反应较第一个弱，且随着x的

增大，第二次晶化放热反应逐渐增强。随着温度进一步增加，合金发生熔化，除了

x=0的熔化过程表现为单一吸热峰外，其它成分合金的熔化过程都分离为两个熔化

峰；这表明x=0时的合金成分为四元共晶点，Nd的加入使合金偏离共晶成分点，并

且合金的第二个熔化峰温度随着Nd含量的增加而逐渐升高【57j。

f
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图3．4 M断Cu2zNi3Ylp，Nd。(x=o，2，4，5，6，3)块体非晶合金的Dsc曲线

Fig．3．4 DSC traces ofM96sCuzzNi3Yi0一lNdl(I=0·2，4，5，6，S)BMGs at

heating rate of20 K／min

表3．1 DSC躺：得到的Mg∞Cu22Ni3Yio_o INd。(x=o，2，4，5，6，8)
金属玻璃的Tl’T0 ATI，T_，Tl，T％数据(加热速率20 K／min)

Table．3。1 Data ofTs，Td，崖rI，Tm，TI，T嘻obtained with DSC measurements fOr the

M965Cu22Ni3Ylo—INdI(x=0，2，4·5，6，8)metallic glasses with a heating rate of20 K／min

Nd content L Ll 4￡ k Tl 4矗2‘一弓 d巧=乃一‘ T珥

x(at嘲 K K K K K K K T—m k仉

0 43l 9 489 5 57．6 748．2 781．7 316．3 349．8 0．577 0．55l

2 418．9 480．4 61．5 705 l 748．7 28 6．2 329．8 0．594 0 560

4 418．0 4779 59．9 705 0 737 9 287 319．9 0．593 0．567

5 415．2 463．7 48．5 7054 730 7 2902 315．5 0 589 0．568

6 418．4 468．8 50．4 706．3 747．7 287．9 329．3 0 593 0．560

8 415．5 473．4 579 7l&2 765 3 302，7 349．8 0 579 0．543
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根据图3．4，表3．1列出了非晶合金M965Cu22Ni3Ylo—xNdx(x_O，2，4，5，6，8)

的玻璃转变温度Tg，晶化开始温度Txl、过冷液相区△Tx(△Tx=Txl．Tg)、熔化开始温度

T舶l、熔化终了温度Tl，熔点T。与Tg之间的温度差△T。液相温度TI与Tg之间的温度差

△T1以及约化玻璃转变温度W以’m和T旷T“。由表可知，与不含Nd的合金相比，
Nd含量为2％的合金的玻璃转变温度T羽晶化开始温度Txl分别下降了13K和9K，随

着Nd含量的增加，T。的值变在418K与415K间浮动，变化量不大；而晶化开始温度Txl

随Nd含量的增加呈下降的趋势，在x=5时降至最低值(463．7K)，然后随着Nd含量

的增加而升高；这导致了过冷液相区△T。与晶化开始温度Txl具有相同的变化趋势(如

图3．5所示)，在x=5时为最小值(48．5K)。

Nd content

图3．5 Nd含量与Tg、Txl、Tm、TI的关系

F螗．3·5 Rehfionships between Nd content TI、Tm Tm、and Ti

与M965Cu22Ni3Ylo合金相比，元素Nd的加入也不同程度的降低了合金的熔化开始

温度Tm和熔化终了温度Tl。当Nd的含量为2，4，5，6时，合金的熔化开始温度在706K

左右浮动，基本上没有什么变化；当x=8时合金的熔化开始温度略有升高，为718．2K。

而熔化终了温度Tl随Nd含量增加的变化趋势与Txl的变化趋势相同，都是随Nd含量的

增加呈下降的趋势，在x----5时降至最低值，然后随着Nd含量的增加而升高。

3．3 Nd对Mg。Cu：。Nj3Y，。合金热稳定性及非晶形成能力的影响

3．3．1 Nd对M踟0u。Ni。Y．。合金热稳定性的影响

过冷液相区AT。表示非晶合金加热到高于玻璃转变点后，其反玻璃化的趋势，是

衡量非晶合金热稳定性的重要指标，△Tx值越大，非晶合金的热稳定性越好【5¨91；在

M965Cu22Ni3Ylo—xNdx(炉O，2，4，5，6，8)非晶合金中，非晶合金M965Cu22Ni3Nd2Ys

合金具有最好的热稳定性，M965Cu22Ni3Nd5Y5合金的热稳定性最差。一般认为△T；值

(1)I一2昌墨9d量声P
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越大，形成非晶所需要的临界冷速Rc越小，玻璃形成能力越强唧J。然而，本试验的

结果表明(与本组其它合金相比)，尽管MggsCu22Ni3NdsY5合金的△T。值最小(48．5K)，

但其玻璃形成能力明显强于其它合金。因此，在合金系Mg—Cu—Ni—Y—Nd中，过

冷液态温度区间的大小并不直接与合金本征玻璃形成能力的强弱相关；最近，在

Mg．Cu-Zn—Y、Zr-Ti．Cu-Ni—Be、Cu．Zr-Ti和Cu．Hf．Ti系合金中也观察到相类似的结果

[611。实验表明，合金的玻璃形成能力与过冷液态温度区间的大小之间并不存在必然

的联系。在研究玻璃形成能力时仅仅考虑过冷液体的稳定性是不够的，结合与玻璃

相相互竞争的晶体相的稳定性或许能给出更合理的解释。

3．3．2 Nd对Mg酷Cu。Ni，Y。合金非晶形成能力的影响

T。作为表征非晶形成能力的参数源于Tg～Tm或者Tg～Tl温度区间内粘度的要

求，只有在冷却过程中，粘度随温度下降的增长率(咖／曲)足够大，才能使金属原子没

有足够时间重排，抑制结晶，
’

获得非晶态。一般认为，在k温度粘度等于常数(1F1013Pa)，而且T喀越大，在CCT

或1]盯瞳线鼻尖处G值越高，则临界冷却速度Rc越低，从而非晶的形成能力越强。目

前，人们常根据非晶合金的约化玻璃转变温度T。(=Tg／T。或T：rO来评价其玻璃形

成能力(GFA)大小。从表l中列出的数据可见这些块体非晶合金的k都很高，其中

M965cu2烈i3Nd2Y8和M965cu斟i3Nd5Y5分别具有最高的1矾n(O．594)年'fl Tg，∞(O．568)。
Lu等【62】认为随溶质原子浓度的增加，液相线温度Tl的变化比固相线温度(熔点温度)Tm

更加明显，特别是在共晶成分附近。与T—Tm相比，形成非晶的临界冷速Rc与T扎

之间的对应关系更明显，因此，用TJrl代替1'g厂rm来定义约化玻璃转变温度T曙能更好

的反映zr基、Mg基、Pd基等大块非晶的GFA。由此可以认为，M965Cu22Ni3NdsY5合

金具有最大的GFA，这与x衍射分析得出的该成分的合金具有最大临界厚度的结论相

一致。同时，表3．1中的数据显示，Tg，T。的值没有很强的规律性，而Tg几的值随着

Nd的增加而增大，当x=5时达到最大值，然后随Nd的增加逐步减小。

从热力学的角度来看，熔体从液态冷却到固态时，熔体结晶速率最大值在

ATl=Tz．T。之间，对于共晶点成分的合金来说，熔体结晶速率最大值在△k巩。．Tg之间。
因此，如果减小△Tl或者△T。，将熔体快速冷却到k以下，则在熔体中可以避免结晶

而得到非晶态合金1631。从表3．1可见，除x=8的合金的△Tl与M96sCu22Ni3Yto合金相等

之外，其它含Nd的合金无论是ATt还是△Tm，都比M965Cu22Ni3Ylo合金的小，说明在

M965Cu22Ni3Ylo合金中添加元素Nd后所形成新型合金的玻璃形成能力增强。
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3．4结果分析与讨论

合金凝固速率以及合金成分与性质是影响非晶合金形成的主要因素。对合金的

成分与性质来说，一方面取决于合金系中元素之间的键合特性和混合热；另一方面

取决元素原子的相对大小。对典型的Mg基多元块体非晶合金进行的结构分析实验结

果表明，主要组成元素之间具有较大原子尺寸差(12％)和较大负混合热的非晶合金具

有较高程度的无序密堆结构及不同于相应晶态平衡相的均匀原子排列方式。因此，

这些多元合金的结晶过程伴随着较大的原子结构的变化，过冷液体具有高的抗结晶

热稳定性，合金具有高的非晶形成能力。

表3．2各组元元素的基本特性

Tab．3．2 Basic properties ofcompositional elements

合金元素 Mg Cu Ni Y Nd

原子半径(run) O．172 0，157 0．162 0．227 0．264

价电子数 2 l或2 l或2 3 3

电负性 1．3l 1．9 l，91 1．22 1．14

Mg--Cu Mg—Ni Mg—Y Mg--Ncl Cu—Ni

一3 4 -6 -6 +4

混合热(kJ／m01)[641
Cu—Y Cu—Nd Ni—Y Ni—Nd Y—Nd

-22 ．22 -31 -30 0

从热力学观点看，非晶态固体是一种亚稳态，较之相应的结晶态具有较高的内能，

在一定的条件下，它会逐渐向晶态过渡。如图3．6所示，非晶态向晶态的转变，必须克

服一定的能垒AG，体系只有在获得一定激活能的条件下才能克服此能垒向能量更低

的晶态转变，因此，非晶态虽然是亚稳态，但在一定的条件下仍可以稳定存在。

图3．6非晶态向晶态转变的能垒示意图

Fig．3．6 Schematics ofenergy from amorphous to crystalline phases

玻璃态到晶态的转变是一个动力学过程，可用热分析实验发现非晶态向晶态的
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转变。当加热速率较高时，若温度高于晶化温度，则结晶可在几微秒内迅速进行。

晶化温度越高，玻璃合金越稳定。组元的数量，纯度和原子大小，以及金属间结合

力等合金的内部因素对合金的玻璃形成能力有着重要的影响。组分间较大的原子尺

寸差(i．e．>12％)以及较大的负的混合热有利于形成非晶。不均匀的原子尺寸在动力

学上阻碍了晶体生长，并使非晶态稳定。

Nd和Y都属于稀土元素，其晶体结构相同(均为密排六方(Hcp)结构)，从表3．2

可见Nd和Y的价电子数都为3，因此Nd的加入对M96sCuzzNi3Ylo合金的玻璃形成能力

的影响从价电子浓度以及晶体结构的角度可以忽略。Nd的添加对M965Cuz2Ni3Yt0基块

体非晶形成能力的影响可以借助Inoue等【651提出的形成块体非晶三条经验准则给予

合理的解释。当少量的Nd()(_2，4)替代Y时，由于Nd的原子半径比Y稍大，因此Nd

与Mg、·Cu、Ni之间的原子半径差别都大于12％，组元原子的大小变化更连续，即

Nd>Y>Mg>Ni>Cu，非晶相的堆积密度进一步提高，过冷液相的热稳定性也随之提高：

同时Nd的加入相当于合金中组元数增多，体系内的原子堆积混乱度将增大，结晶所

需的原子重排变得更加困难，因此合金的过冷液体会有更高的热稳定性；此外，Nd

与原体系中的Mg、Cu、Ni之间具有负的混合热分别为一6kJ／mol、-22kJ／mol和一30kJ／tool，

跟Y与Mg、Cu、Ni之间的混合热相差不大，Nd的加入使得体系内部形成了新的相互

吸引的藕合原子对，原子间作用力更加复杂，晶化需要原子进行长程扩散以满足其

成分和结构要求，而更加复杂的原子间作用力和更混乱的原子堆积都对抑制原子扩

散起到了很大的作用，扩散难以进行，形核所需的成分和结构条件很难得到满足，

晶化也就变得困难，与之相反地合金体系的非晶形成能力则有所提高。

随着元素Nd的含量进一步增加(x_5)，此时Nd、Y的含量相当(都为5％)，由

于Nd的电负性比Y低，同时Nd与Y之间的负的混合热为零，因此成分为

M965Cu22Ni3NdsY5的合金不一定能在过冷液体中形成符合Inoue提出的3个经验规律

的特殊的无序密堆结构，非晶合金由单步晶化转变为多步晶化，从而导致过冷液体

区范围的显著减小。从表3．1可见，随着Nd的加入合金的热稳定性逐渐降低，当过量

的Nd(x=5)加入时，合金己超过所能承受的最低限度的过冷液相区范围，此时便失

去其热稳定性。因此可以说，少量的Nd的加入是用降低合金的热稳定来提高其玻璃

形成能力的，至于热稳定性下降，玻璃形成能力增加，两者并不矛盾；前而己提到

热稳定是指非晶合金加热到高于玻璃转变点T。后，其反玻璃化的趋势，通常用过冷

液相区△Tx的大小来判断，其值越大，非晶合金的热稳定性越好。玻璃形成能力是表

示合金获得非晶体的能力。通常用T。=T—Tl表示，k越大则临界冷却速率Rc越小，

从而合金在较小的冷却速率下就可以获得非晶体。由此可知合金的热稳定性与玻璃
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形成能力是两个不同的指标，它们不一定非得具有相同的判断趋势。从而试验中得

出的热稳定性下降一部分玻璃形成能力增加一部分是可以的【6叼。

当更多的Nd(x=6，8)部分替代Y后，此时Nd的含量超过了Y，由于Nd的熔点

比Cu、Y、Ni低，当含量超过一定限度时，会由于冷却过程中的浓度起伏作用，以

及被其他高熔点合金元素形成“短程序”时排斥等原因，造成合金中相近邻Nd原子的

偏聚。而在随后的加热过程中，Nd-Nd之间的金属键率先断裂，发生类似于熔化的效

果，使合金粘度下降，并增加其他原子的活动能力，促进短程扩散过程而使T。降低，

降低非晶形成能力。

3．5结论

1)在四元镁基合金M965Cu22Ni3Ylo中添加YNd，形成-TM965Cu22Ni3Ylo—xNdx

(x_0，2，4，5，6，8)镁基合金体系，对该采用楔形铜模浇铸法获得的v字型合金

试样进行了Ⅺ①与DSCi呃{]试分析。

2)当x从0逐渐增加到8时，合金体系的非晶形成能力和热稳定性发生了较显著

的变化；当用少量的Nd替代Y时，合金的热稳定性和非晶形成能力同时得到提高；

随在Nd含量的增加，合金的非晶热稳定性下降，而非晶形成能力逐渐升高；当x=5

时，合金过冷液相区△Tx降低至最小值(48．5K)，但此时合金具有最强的非晶形成能

力(T倡=Tg／Tl=0．568)，非晶形成的临界厚度为3．81m，此时合金是以降低热稳定性

来提高非晶形成能力的，合金的热稳定性与玻璃形成能力是两个不同的指标，其不

一定非得具有相同的判断趋势；

3)当x>5时，合金的非晶形成能力开始下降，即使非晶形成能力最差的为

Mg,65Cu22Ni3NdsY2合金，其非晶形成临界厚度也与M965Cu22Ni3Ylo合金的临界形成厚

度相当，用Nd部分替代Y能够提高合金的非晶形成能力；

4)当x>2时，非晶合金的晶化模式由单步晶化转变为两部晶化，且随着x的增大，

第二次晶化放热反应逐渐增强；

5)研究发现k，r。的值与非晶形成能力没有很强的规律性，用k偈代替1’g厂rm来

定义约化玻璃转变温度T。能更好的反映非晶的形成能力。
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第四章预置非晶态中间层AM60B镁合金的焊接初探

4，1 目前镁合金焊接中存在的问题

近年来，汽车设计者和生产商为了降低对环境的污染，在提高燃料的利用率和

减少C02的排放量方面开展了大量的研究，如寻找新的无污染燃料、改变汽车发动机

的性能和减轻汽车质量等，其中减轻汽车的质量是最有效的一种方法。例如，2000

年生产的奔驰CL汽车采用外面铝合金，内侧镁合金的车门，质量比原来减少34％。

意大利生产的第2代镁轮毅仅514kg，比铝轮毂714kg减少28％。对于一辆中等大小的

汽车，其质量减轻10％，它的燃油量就可以减少6％～8％。因此，镁合金以其低密度

和高比强度、高比刚度和可再回收利用等优点成为人们关注的焦点。目前，在各类

汽车中已不同程度地选用了镁合金，有关专家预计，每辆汽车中镁合金的质量将增

加到40～80埏【明。由于镁合金的焊接性能不好，很难实现可靠连接，镁合金结构件

以及镁合金与其它材料结构件之间的连接，成为制约镁合金应用的技术瓶颈和亟欲

解决的关键技术之一。镁合金密度低，熔点低，热导率和电导率大，热膨胀系数大，

化学活泼性很强，易氧化，且氧化物的熔点很高，使得镁合金在焊接过程中会产生

如：粗晶问题、氧化和蒸发、热应力、焊缝下塌、气孔、热裂纹等一系列的困难；

此外，镁及其合金易燃烧，所以在熔化焊接时需要惰性气体或焊剂的保护。由于镁

合金在焊接时存在上述特点，所以目前大量的研究集中在怎样改善焊接接头组织结

构和提高接头的性能方面，应用的焊接方法主要有钨极惰性气体保护焊(11G)、熔化

极惰性气体保护焊(MIG)、搅拌摩擦焊(FSW)、摩擦焊(FW)、激光焊(LBW)、电子柬

焊(EBW)和电阻点焊(RSW)等，至于镁合金的其它焊接方法如压力焊(缝焊、对焊)、

钎焊和扩散焊等，目前在这些领域的研究还比较少；与铝合金焊丝相比，目前使用

的镁合金焊丝在焊接性能、力学性能、表面处理状态、尺寸精度等方面有很大的差

距，还无法进行自动化焊接。从钎料方面来看，还没有用于镁合金焊接的钎料和钎

剂；因此，研制高质量的镁合金焊接材料对促进镁合金焊接技术的发展具有重要意

义。

4．2过渡液相扩散连接技术(TLP)

由于航空、航天、空间技术以及微电子技术的发展，在一些关键部件上因材料

焊接性较差而影响到部件的安全性、使用寿命以及单材质材料在应用中性能上的缺
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陷，因此复合材料和异种材料连接结构得到了较大的发展，这些材料或结构使用一

般的连接方法都难于达到理想的效果，TLP连接方法的出现满足了这些难连接结构的

需要，因而在上述领域中TLP连接方法具有广阔的工程应用前景。

过渡液相连接(又叫瞬间液相扩散焊)(TransientliquidphasebondiDg—11，P)是一

种应用于许多合金系统的连接方法。其原理是在母材与中间层之间形成低熔点液相，

然后通过溶质原子的扩散发生等温凝固，形成组织均匀的焊缝接头。其一般过程是，

将中间层放置在待连接材料连接表面之间；加热过程中，由于达到中间层的熔点或

者是由于中间层和母材相互扩散形成共晶反应产物而导致形成一种低熔点的液相合

金，从而形成一层薄的液相中间层；液体填充了待连接材料表面之间的空间，并且

有时还能溶解残留在表面的杂质；随着溶质原子向母材中继续扩散，发生等温凝固；

等温凝固结束后，没有残留液相存在的痕迹，形成了和母材成分基本相似的连接接

头，图4．1给出了TLP连接过程的示意图。

^ 丑 矗8 A 基^ A^

ln

图4．1 Tu谴接过程示意图

Fig．4．1 The sketch ofTLP connective process

在母材间放置中间夹层(通常极薄几微米至几十微米)，利用中间夹层的自身熔化

或其与母材发生的共晶，反应可在界面上获得液相的过渡液相扩连接兼有钎焊和固

相焊的特征，其与一般的囿相扩散焊相比有下述优点：液体金属原子的运动较为自由，

且易于在母材表而原子产生的势能场中形成稳定的原予排列而凝固；使界面的紧密

接触变得相当容易；可大幅度降低焊接压力；缩短焊接时间。

瞬间液相扩散焊与钎焊相比，虽然都需在母材之间放置第三种材料、且母材均

不熔化，但其凝固过程与最终所得接头的成分有本质差别。在TLP方法中，液相的凝

固过程为一等温凝固过程，而钎焊中钎料的凝固是随温度的降低而凝固的；TLP方法

所得接头的成分与母材成分接近，原始中间夹层已不复存在，接合部无熔焊及钎焊

时的凝固组织残留，无组织不连续，而钎焊焊缝中凝固后的钎料将继续存留于母材

间。造成上述差别的根本原因都是由于在TLP方法中有极为明显的扩散现象的存在，
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即已为液相的中间夹层中所含的起降低熔点作用的元素向母材中的扩散和母材中高

熔点元素向已为液相的中间夹层中的溶解。正是由于TLP方法中存在上述扩散的作

用，使得已为液相的中间夹层中，降低熔点元素的浓度越来越低，溶液的熔点相应

越来越高，这样虽然并没有人为降低焊接温度(若降低温度将不利于扩散的进行甚至

导致变为钎焊)，但在中间层的液相中仍将出现凝固，即自动出现了所谓的等温凝固

过程。另外伴随上述扩散过程的进行，自然使得接合部的成分也趋于均匀而接近母

材，从而使界面消失，接头性能得以显著提高。由于瞬间液相扩散焊与钎焊相比存

在上述质的差别，所以它在工艺方一面(如中间层的厚度及成分的选择与加压等方面)

也相应表现出许多特色。

目前TLP连接技术已经广泛用于多种镍基、钴基、铁基以及氧化物弥散强化高

温合金的连接，如：Hastelloy X，Inconel 713C、Inl00，Udimet 500、700，MarM200，

007、247、302，Rene80，TD-NiCr，MA754、6000，B1900，Stellite31，PWAl422，

CSIVlX．2等，特别是被用于难以熔焊的新型金属间化合物材料的连接包括N赳和TiAl

基金属间化合物材料等。然而关于镁基基合金的TLP连接工艺还未有报道。

虽然镁基非晶态合金近十年来在制备方面取得了突破性的进展，但是目前还没

有入将具有较大玻璃形成能力的Mg基非晶态合金应用到焊接领域。

4．3块体非晶态合金的制备及试样的焊接

依据第二章所述的块体非晶态合金的制各工艺和焊接方法，用普通铸造的方法

制各2rm厚的板状M965Cu22Ni3Ylo合金试样(如图4．2示)。采用理学D／max2400衍射

仪进行铸态平板截面的x射线衍射(XRD)分析，单色cuKa射线源，a=0．1542nm。由

Perkin-ElmerDSC．7差示扫描量热计(Dsc)表征评价块体金属玻璃的玻璃转变与熔化

特征。然后在高纯氩气保护下的电阻炉中焊接AM60B铸态镁合金。

图4．2厚为2m的非晶试样

Fig．4．2 Amorphous MgssCuzzNi3Ylo alloys with thickness of 2ram
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4．3．1非晶形成能力分析

图4．3a为铜型浇铸2mm厚的M965Cu22Ni3Yto表面和心部x射线衍射(XRD)图谱，

由图可见，20=-37。附近都为非晶相典型的漫散衍射峰，无明显的晶态蜂出现，这表

明该成分的合金这一厚度的薄板可形成完全非晶相。

t b．

图4．3 a)铸态M96sCn2zNisYI冶金的x射线衍射图

b)在晶化和熔化温度范围的连续加热Dsc曲线(加热速率20 K／min)

Fig．4．3 a)XRD patterns ofas-east MgMCu22NisYlo alloys with thickness of2'm b)DSC

curves in the temperature ranges ofcrystallization and melting(heating rate of20 K／min)

表4．1 MgBCu22Ni3Ylo中组元元素的基本特性

Tab．4．1 Basic properties ofMgssCuzzNi3Y10 compositional elements

element Mg Cu Ni Y

atomic radii(rim) 0．160 0．128 0．125 0．182

electro negativity 1．3l 1．9 I．91 1．22

heat ofmixing Mg--Cu Mg—Ni Mg—Y Cu--Ni Cu—Y Ni--Y

(kJ／t001)【删 ．3 -4 -6 “ ．22 ．3l

图4．3b为铸态M965Cuz2Ni3Ylo合金完全形成非晶相样品的DSC曲线。由图可见，

该成分合金的T窖、Tx、T。、T1分别为158．9"C、215．2"C、475．2"C、508．7℃过冷液态温

度区间△，rx(ATx=Tx-Tg)为56．3K，T瑶(TI苫=1yrm)为0．577。

合金凝固速率以及合金成分与性质是影响非晶合金形成的主要因素。对于合金

的成分与性质来说，一方面取决于合金系中元素之间的键合特性和混合热；另一方

面取决元素原子的相对大小。对M965Cu22Ni3YIo中组元元素的基本特性分析结果表明

(见表4．1)，该体系主要组成元素之间具有较大原子尺寸差和较大负混合热，因此合

金间具有较高程度的无序密堆结构及不同于相应晶态平衡相的均匀原子排列方式，

在合金的结晶过程伴随着较大的原子结构的变化，过冷液体具有高的抗结晶热稳定

性，所以合金具有高的非晶形成能力。约化玻璃转变温度T穆(T璐=Tg门■)作为表征
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非晶形成能力的参数源于对Tg～T。或Tg～TI温度区间内粘度的要求，只有在冷却过程

中，粘度随温度下降的增长率(dll／dT)足够大，才能使金属原子没有足够时间重排，抑

制结晶获得非晶态，对非晶态MgssCu22Ni3Ylo合金的DSC分析知k=O．577，因此该

成分的合金具有良好的热稳定性和非晶形成能力【6扪。

4．3．2焊接接头形貌分析

图4．4(a～f)是在不同温度(温度误差小于1％)、压力0．2MPa、保温10rain条

件下的焊接试样经抛光，用15％硝酸水溶液腐蚀后在光学显微镜下放大400倍观察到

的焊接接头形貌。

圈4．4焊接接头微观形貌x400

Fig．4．4 Micro morphology ofbrazed joint X400

图4．4为典型的钎焊接头形貌照片，从图中可以看出基体与中间层合金结合界面

分界较为明显，因钎缝两侧的基体材料相同，放钎缝两侧的界面反应层为对称结构，

界面结合紧密，未观察到未钎着部位(界面空洞)、气孔、裂纹、不焊合等焊接缺陷。

焊接接头组织存在化合物相，且出现明显的分层现象，不同的温度下的焊缝形貌差

别较大。在420℃时(图4．4a)，焊缝接头分为明显的三层(从中心到两侧依次为：中

间层化合物一氧化及夹杂物层一基体)，中间层两侧存在较厚的氧化膜和夹杂物，与

其他温度下焊接试样形貌相比，焊缝两侧的基体凸凹起伏变化较大，而其他焊缝两

侧的基体基本呈现平直化状态。对于焊缝连接界面出现平直化的原因，Takahashi Y
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等归一70】的计算表明，液相对母材表面的突起部位的溶解较多，所以使界面趋于平直

化；对于既定的中间层，才田一幸等关于液相区增宽的研究表明，母材的溶解规律

服从Nernst．Brunner定律：温度越高，母材溶解速率越快，并使液相区宽度迅速达到

较大的饱和宽度。可见，连接界面在低温时凸凹、高温时平直化的原因在于温度较

低时局部压缩塑性变形及液相中间层对母材的熔解作用贡献小，不能有效熔解母材

表面的局部凸凹，而当温度的升高时，母材在钎料中的熔解度升高，熔解速率加快，

界面趋于平直化【711f在450℃施焊时(图4．4b)，氧化及夹杂物层厚度大大减小；当温

度升高至1J480℃时(图4．4c)，中间合金两侧接合面开始出现中间合金与基体的反应层；

在500℃焊接时(图4．4d)，可以明显看到中间层呈树枝状向两侧的基体生长，说明该

温度下的液相中间层以基体相界作为短路通道向母材扩散，液态钎料与母材之间存

在着激烈的元素互扩散行为；在520℃和540℃时(图4．4e和图4．4f)焊缝两侧的氧化

层和夹杂物完全消失，取而代之的是基体与中间层相互扩散后产生的扩散区。

4．4焊缝组织及元素特征分析

为进一步了解钎焊试样合金元素的分布及扩散行为，用JXA-840A扫描电子显微

镜分别分析了500℃(图4．5)、520。C(图4．5b)和540℃(图4．5c)条件下的焊缝的显

微组织及各元素的分布情况。从图4．5可以清晰地看出基体为Mg一越一h缸合金的典

型组织，除了存在a--Mg相和在晶界沉淀析出的p--MglTAI|2相外，还存在含Mn的中

间相。焊缝两侧没有裂纹、气孔、夹渣等焊接缺陷；基体与中间夹层之间有明显的

界面，与400倍条件下观察的焊接形貌相比，钎缝与母材结合面由直线变成了凹凸起

伏的折线，这样增大了结合面积，对提高钎焊接头的力学性能有利。中间层由灰色

的基体相和细小针状组织构成，且针状组织大部分沿着垂直界面方向生长(见图

4．5e)，这主要是由于高温钎焊时，焊缝接头区域主要经历如下两个相对进行过程：

在钎焊温度下，钎料熔化、流动，并迅速铺展；由于焊缝内液态钎料熔体的量较少，

在界面区域将发生强烈的扩散和溶解过程。首先是母材在界面处向液态钎料中溶解，

同时钎料中的低熔点元素向母材扩散，使母材与焊缝界面处处于半熔化状态，界面

处一些凸缘成为了非均质形核的核心，又由于在界面处温度梯度很大，结晶速度却

很小(趋近于零)，成分过冷很难形成，等温凝固在界面接头处发生。凝固组织沿最大

热流方向低速平面生长，形成了垂直母材生长的针状组织，凝固界面逐渐向焊缝中

心移动[72-73]。
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图4．5钎焊接头的扫描电镜照片及合金元素的线分析

Fig．4．5 SEM images ofbrazed joint and alloy elements profile data

在惰性气体保护条件下，一定的钎焊温度下进行保温时的钎焊过程中，液态钎

料在毛细填缝的同时就与母材发生了相互作用，根据多相扩散理论174]，在一对扩散

系统中，所有元素都必须同时沿着各自的活动梯度进行扩散，这一梯度即是每一个

元素相互扩散的真正驱动力。在钎焊时，母材和钎料中的各元素在连接界面都具有

一定的浓度梯度，因而发生相互扩散。这种相互作用推动力则来源于钎料与母材间

的浓度梯度所造成的扩散，即液态钎料组元向母材的扩散和固态被焊母材向液态钎

料的溶解。从图中焊缝元素的线分析曲线可知，500℃时，Mg元素扫描线在靠近界

面处的过程中急剧下降的，通过界面后回升幅度较小，焊缝中Mg元素扫描线为时高

时低的曲线波，说明钎缝中Mg元素是主要以ct--Mg相(灰色块状组织)的形式分散

38
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存在的，母材中镁的含量与焊缝中的含量相差较大，基体中的Mg元素只有少量向焊

缝中扩散；520。C和540"C条件下焊接试样的Mg镁元素扫描线在接近界面的过程中，

镁的含量缓慢降低，穿过界面后迅速升高，在焊缝中部Mg元素的分布不太均匀，灰

色的大面积区域是富Mg区，而其中的白色条状组织中Mg的含量较少区，这说明在钎

焊保温及随后的平衡凝固过程中，在钎料中均匀分布的Mg元素，由于扩散及重新分

布变得不均匀，且随着温度的升高焊缝中富集元素Mg的灰色块状组织增多。

由鲇的含量分析曲线知，基体中的舢元素向焊缝发生了溶解，在垂直钎缝方向

的整个区域内出现了明显的上升，即钎缝区域内出现了富砧区，而在基体靠近界面

很宽的区内出现了舢含量减少的现象。产生上述结果的主要原因与金属间化合物

Mgl7A112的熔点较低，易偏析于晶界有关。在AM60B合金中，砧元素主要以B—

M917A112的形式沉淀析出于晶界，晶界处扩散激活能低，是扩散的短路通道，所以在

焊接过程中舢原子沿晶界迅速扩散到中间层的液态钎料。偏聚到液态中间层合金中

的Al元素在随后的保温及平衡凝固过程中，同Mg元素一样，由于扩散和重新分布变

得很不均匀，主要富集于白色的条状组织中。

而对于Mn、Y、Cu、Ni元素，除了Y元素大部分分布于焊缝区、少量扩散到基

．体中，Mn元素只是在部分微小的区出现了元素的富聚和贫化，Cu、Ni元素沿垂直焊

缝方向分布基本均匀，偏聚现象不是很明显。

图4．6焊缝的能谱点分析

Fig．4．6 Quantitative arialysis by EDS ofbrazingjoint

39
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对540℃焊接试样焊缝区不同组织的能谱点分析(图4．6a～d能谱点分析分别对应

图4．5d上的a、b、c、d四个点)结果表明，基体上的白色粒状化合物中除了含：有-Mg、

A1、Mn三种元素外，中间层合金中的Y、Cu、Ni元素通过晶界向基体中也有一定量的

扩散并且偏聚形成复杂的球状金属间化合物(图4．6a)，其中元素Y的原子百分含量为

4．89％，比元素Cu、Ni的原子百分含量多，远小于元素Al的原子百分含量21．65％。焊

缝中间灰色块基体主要由Mg、AI、Y、Ni、Mn元素构成(图4．6b)，其中AJ元素的原

子百分含量高达36．71％，远高于Y、Ni，而元素Cu的含量仅为0．81％，母材与钎料之

间的相互扩散非常充分；与灰色块状组织中各Mg元素含量相比，灰白色的板条状组

织中元素Mg的含量大幅度的下降，Al和bin元素的含量大幅度的提高，Y、Ni、Cu

元素含量有不同程度的降低，成分接近于A16Mn型金属间化合物(图4．6cb)。对钎

缝与基体结合面的能谱分析表明(图4．6d)，此处Cu元素的含量有大幅度提高(与b、C

点相比1，Mg、A1元素含量变化不大，h血和Y元素含量略有下降，这是由于非晶态合

金成分和组织单一均匀，在钎焊温度下，发生熔化、流动和铺展，同时由于基体与

中间层之间A1、Mn、Y元素浓度差别很大，因此在界面前沿浓度梯度的增大导致扩

散系数增大，基体中溶解的A1、Mn和焊缝中熔解的Y、Cu元素分别迅速向焊缝扩散

和基体中扩散，在界面区附近形成了一个A1、Mn、Y、Cu元素富集的区域。

4．5本章小结

1．在大气环境下用铜模浇铸法制备了厚度为2衄、成分为M96sCu22NiaYlo(摩

尔分数，％)的板状块体非晶态合金试样，对试样分析知其表面和心部为完全的非

晶相态，玻璃转化温度(L)、晶化温度(Tx)和熔点(T。)分别为431．9K、488．2K、

748．2K，约化玻璃转变温度Tr窑为0．577，M965Cuz2Ni3Y10非晶态合金具有良好的热

稳定性和非晶形成能力；

2．利用制备的板状的M965Cu22Ni3Ylo非晶态合金作钎料在不同温度、压力为

0．2MPa、保温10min下条件焊接的AM60B合金试样界面结合紧密，无未钎着部位(界

面空洞)、气孔、裂纹、不焊合等焊接缺陷，焊缝宽度在5～40雌之间。焊缝由块状

的a—Mg相和垂直于界面生长的针状的组织组成；

3．500’C和520"C条件元素下Mg没有发生明显的扩散现象，在540℃时有从基体

向中间层扩散的现象；元素舢以晶界为短路通道向焊缝溶解并偏聚到焊缝中；Y元素

大部分分布于焊缝区、少量扩散到基体中；Mn元素有少量的偏聚；Ni元素沿垂直焊

缝方向分布基本均匀，只有少量的Cu元素偏聚于界面区附近。
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第五章非晶态合金焊接AZ9 1 D镁合金性能研究

5．1 中间层合金的选择、制备、性质测定及焊接工艺参数

5．1．1中间层合金的选择

中间层对于TLP扩散连接的影响是非常重要的，选择中间层材料需要和被连接材

料能够在较低温度下形成共晶液相，并且接头中不能产生脆硬组织，以避免连接接

头性能的弱化。鉴于非晶态合金的热力学非稳态组织有利于加速TLP扩散连接过程中

原子的扩散和界面反应，降低连接所需的温度，减小接头中的残余应力和提高接头

强度；不降低焊后接头的耐热温度等一系列优异的表现。同时非晶合金中活性元素

的扩散能力大大加强，通过合金成分的调整可以使活性元素基本扩散到界面上被界

面反应所消耗，避免脆性化合物的大量形成，有利于进一步提高接头强度；另外，

非晶态合金焊接材料可以解决钎料的成形加工问题。本章根据第三章的研究结果，

选用非晶形成能力最好、熔点最低的成分为M965Cu22Ni3YsNd5非晶态合金为TLP扩散

连接的中间层。

5．1．2合金的制备、非晶态性质的确定及差热分析

依据第二章所述的块体非晶态合金的制备工艺和焊接方法，用普通铸造的方法

制备2mm厚的板状M965Cu22Ni3YsNd5合金试样。采用理学D／max2400衍射仪进行铸态

平板截面的X射线衍射(Ⅺ①)分析，单色c删线源，a=0．1542nm。由Perkin-Elmer
DSC．7差示扫描量热计(DSC)表征评价块体金属玻璃的玻璃转变与熔化特征。然后在

高纯氩气保护下的电阻炉中焊接AZ91D铸态镁合金，焊接示意图如5．1所示。

图5．1中间层与界面结合示意图

Fig．5．1 The sketch of connection between mterplayer and interface

图5．2a为2眦厚的板状M965Cu22Ni3YsNd5合金的射线衍射谱(Cu Ka)，曲线上只有

一个宽大的衍射峰，没有明显的与结晶相对应的衍射峰，将该试样表面打磨后，中

心部位的射线衍射谱也完全相同，表明该试样为全非晶样品。
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M965Cu22Ni3YsNd5合金完全形成非晶相试样的差热分析曲线如图5．2b所示，由图

可见，该成分合金的Tg、Tx、Tp卜1西Tm、Tp、T1分别为138．7℃、185．5"C、188"C、

249．2"C、4309C、453．3"C、4954C 过冷液态温度区间△1rx(△Tx=Tx-Tg)为46．8K，

这和第三章试验结果分析基本一致。

Z您
图5．2 a)铸态M96sCu22NbYsNd5合金的x射线衍射图

b)在晶化和熔化温度范围的连续加热Dsc曲线f加热速率20 K／min)

Fig．s．2 a)XRDpatterns ofas-cast M965Cu2zNi3YsNd5 alloys with thickness of2mⅡb)DSC

ellrve$in the temperature ranges ofcrystallization and melting meating rate of20 K／min)

5．1．3焊接工艺参数的确定

TLP扩散连接的工艺参数(加热温度、焊接压力、保温时间等)直接影响扩散焊能

否顺利进行并形成完整的结合。加热温度是扩散焊工艺参数中最重要的参数，不仅

决定了试样表面的接触程度，而且决定了第一阶段形成的孔隙大小和多少，并影响

这些空洞收缩消除的速度。在一定的温度范围内，加热温度越高，空洞收缩速度越

快，原子扩散速度越快，所获得的接头强度越高。但当加热温度高于某一定值后，

加热温度再提高时，接头质量提高不多，反而有所下降f75】。

采用一定的压力可以使试样的表面通过塑性变形达到可靠接触，产生贴合良好

的接头。对于异种金属扩散焊，采用较大的压力对减少或防止扩散孔洞有作用。由

于压力对扩散的第二、三阶段的影响较小，在固态扩散焊后期可将压力减小，以减

小工件变形【761。

保温时间是真空扩散焊形成完整结合所必须的，保温阶段只要产生所需的扩散

就可以了。扩散时间太短，接头达不到稳定、牢固的结合。但高温高压持续时间太

长，对接头质量提高没有多大作用，反而会使母材的晶粒长大，对可能形成脆性金

属间化合物的接头，还会增加金属间化合物层的生长㈣。

当加热速度过快时，试样内部的温度场不均匀，由于中间层和基体异种材料导
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热系数的差异，使原子的扩散不能得到充分的进行，接头强度不高：但是加热速度太

慢不仅影响生产效率，而且对进一步提高原子的扩散没有很大作用。冷却速度较低

时，对扩散焊接头的强度影响不大，但是当冷却速度过高时，扩散焊接头的强度下

降．快速冷却时，接头处还容易产生徽裂纹【7sJ。

从以上的原则出发，根据镁合金钎焊及其他焊接方法，参考第五章的试验经验，

本章试验中尝试以非晶态的M96sCu22Ni3YsNd5合金为中间层，在一定的压力下、不同

的焊接温度及保温时间以及空冷的工艺方法条件下经过多次试验，确定TLP扩散连接

的下限参数为：加热温度400℃、压力0．5MPa，保温时间15min。

在多次试验的基础上，对工艺及参数进行调整，并进行多次工艺性验，各次试

验的工艺参数如表5．1所示。

表5．1 AZ91D镁合金TLP扩散连接试验工艺参数

Table．5．1 The process parameter for AZ91D Mg ahoy TLP diffuse join

温度 压力 保温时间
基体 中间层 工艺措施

(℃) (Ⅳ呼a) (min)

400 05 15 非晶态钎料用砂纸将表

420 O．5 15 面打磨干净，镁合金用钢

450 O．5 15 丝刷打磨掉试件表面的

480 O．5 15 氧化层，然后用酒精擦

O．5 15
洗，消除掉表面油污、残

AZ9lD M96sCu22Ni3YsNd5 500 屑等杂质，TLP扩散连接
0．3 5／10／15

结束后，对接头进行微观
520 O．I／0．2，0．3 5／IO／15／25

组织成分的观察和分析，
540 O．1，o．2，o．3 5／10／15／25

并进行力学性能拉伸试
560 O．1／o．2，0．3 5110／15，25 验

5．2焊缝接头形貌分析

图5．3a为400℃条件下焊接接头的显微照片，由图可以看出虽然非晶态中间层与

基体AZ91D连接的界面结合紧密，由于还未达到试验材料共晶点温度，所以此时中间

层未完全出现液相，即该温度下的扩散焊近似于传统的固相扩散焊。由于在如此低

的温度下，原子的扩散能力很低，而且扩散时间比较短，中间夹层金属与母材不能

实现良好的扩散；同时由于压力也较小，试样表面没有形成有效的接触，使界面间

存在着不连续接触或者空洞，焊接接头出现明显的分层现象，中间层与基体之间的

接合面存在着一层明显的氧化膜，使后续的原子通过界面进行体扩散很困难，试样

43
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之间没有形成有效的扩散结合。因此中间层和基体之间没有形成有效的扩散结合。在

随后的试验中，逐渐提高了焊接温度。

a(400℃)X100

c(450℃)x400

e(500℃)x400

g(540。C)x400

d(480℃)x400

h(560℃)x400

图5．3焊接接头微观形貌
Fig．5．3 Micro morphology of brazed joint

44
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当在420℃和450℃(图5．3b和5．3e)试验条件进行焊接时，由于中间层与基体之

间发生共晶反应，出现了中间液相。液相的出现，一方面改善了中间层与基体之间

的接触，使固相／固相的直接接触转变为固相+液相／液相间的接触；另一方面，

中间液相的流动性较好，填充了基体界面的微观孔洞；此外，也加速了原子的扩散

能力。同样由于受到焊接温度的影响焊接接头同样没有产生有效的扩散结合，但结

合状况较前次试验有了一定程度的改善。将试样沿结合面破坏后发现，焊缝较400℃

条件下宽度已经大大减小，结合界面处己经存在了一定程度的扩散结合。在480℃(图

5．3d)试验时，将试样抛光腐蚀后发现，原子己经具有足够的扩散能力穿越界面形成

扩散结合。但是由于保温时间短，扩散时间不充分，未能形成良好的结合，在两个

界面处存在着大范围的结合痕迹，但是结合情况还比较差。

随着焊接温度的升高，在500℃时，与前面几个焊接试样形貌相比，焊缝宽度进

一步降低，焊缝由平直化变为凸凹曲折，同时可以清楚的看到中间层呈树枝状向两

侧的基体生长，说明该温度下的液相中间层以基体相界作为短路通道向母材扩散，

液态钎料与母材之间存在着激烈的元素互扩散行为；在此温度下母材开始软化，在

焊接压力作用下，基体发生了一定程度的塑性变形，试样表面充分接触，形成较小

的空洞，为后续阶段原予的扩散提供有利环境，从而改善界面的结合状况。有关中

间层和基体界面出现浮凸，大桥修、高濑诚次等【53l在试验中也观察到了相同的现象。

目前人们所接受的观点是试验过程中随着温度的升高基体发生相变，相变过程中新

相与母相界面上的滑移和晶粒的相对转动。它反映了塑性变形机制与温度条件有关；

且金属变形和流动遵循最小阻力定律。分析认为，在TLPT艺的相变过程中存在：(1)

已接触界面处在压力作用下沿相界滑移的超塑性变形；(2)残留中间层、母材内新相

与母相的硬度与屈服极限不同，则各自的变形量不均匀，出现一定程度的相互嵌合；

(3)间隙较大处自由表面的凹凸化。这三方面因素都会使附着在母材上的厚度极薄的

中间层将随母材内部相变应力及外加应力的共同作用，在同母材一起协同变形的同

时出现了起伏【791。焊缝几何特征对接头性能、夹杂物分布、元素扩散都有一定的影

响。焊后得到的起伏状界面比获得的平直界面具有更大的金属一金属间接触面积，

增加了接头内部的承载面积，有利于提高接头性能；同时波浪状界面也增加了扩散通

道的总面积，再加之晶界(很短的高温停留时间及母材循环重结晶共同作用产生的晶

粒细化)及相界的短路扩散作用，均能促进扩散，有利于缩短液相扩散到预定浓度的

时间，从而减少脆性相所占比例，为获得合格接头做出了各自相应的贡献。

为了减小高温条件下基体的变形，在520℃、540℃、560"C焊接温度的条件把焊

接压力降低为0．3MPa，保温时间为15min，焊接接头的显微组织照片如图5．3f、g、h

所示，与上面其他几幅显微组织照片相比，虽然焊接压力从0．5MPa降No．3MPa，但
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是焊缝宽度进一步降低，焊缝形貌依然为弯曲状，说明当温度超过500℃时，镁合金

的高温蠕变性能大大降低，即使在较小的应力作用下也会发生较大的塑性变形。

5．3连接接头的形成过程

迄今为止，TLP连接接头形成过程主要从模型角度描述，但预测值与试验值之间

存在较大误差，分析认为这误差主要来源于对实际连接过程的简化及引用数据的精

确性。改进模型是减小误差至关重要的一个方面。相比之下，试验研究更具有实践

指导意义。然而，试验研究TLP连接接头形成过程很少被人们关注，特别是应用非晶

态合金为中间层的TLP扩散连接在接头形成过程中行为。因此，本节用2mm厚的

M965Cuz2NisYsNds非晶态合金作为中间层TLP连接AZ91D镁合金为研究对象，利用试

验研究探讨其接头形成过程，其目的旨在李富焊接理论，并为改善其接头组织与力

学性能提供必要的依据。下面是P_),Tuah-Poku[80-811等人提出的四阶段方法(塑性变形

和固相扩散阶段、中间层及母材溶解阶段、等温凝固阶段、接头均匀化阶段)来分析

TLP扩散连接过程。

5．3．1 塑性变形和固相扩散阶段

TLP连接开始时，母材和中间层都呈固态，如图4．1所示，随著温度的升高由于

温度和一定压力的存在，中间层与母材在界面接触处产生塑性变形，使接头充分接

触。图5．3a为400℃条件下焊接接头显微结构。加热前，非晶态中间层合金的厚度为

2mm。当温度从300℃升高至400"C并保温15rain后，接头只有轻微溶解的迹象，中间

层和基体之间只有一层很薄的氧化膜，但中间层合金的厚度减至3001Jan，这意味着在

该阶段接头发生了明显的塑性变形；由于此时未达到试验材料共晶点温度，所以此时

中间层未完全出现液相，即该温度下的扩散焊近似于传统的固相扩散焊。

随着溶质原了在浓度梯度的作用下向母材中扩散，当母材和中间层的接触表面

上溶质原子的质量浓度达到CBL时，出现液相；当原始中间层中心线位置上的固相完全

溶解，溶质原了的质量浓度达到c8L时，阶段1结束。中间层熔化阶段主要是由于溶

质原了在固相和液相中的扩散所控制，从表象上看，中间层熔化阶段的过程是液相

向母材和中间层两种固体迁移的过程。

Tuah．Poku[804t1等人，建立了中间层熔化阶段完成时间与中间层厚度、溶质原了

在液相中的扩散系等的关系：

tl=W02／16k12DL (5·1)

其中，Wo为原始中间层平均厚度，kl为连接温度TB时由相应相图给定的常数，DL为

溶质原了在液相中的扩散速率。
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Liut921等人建立了液相中间层前沿向中间层和母材两方面迁移的解析模型，提出

了中间层熔化阶段比较准确的结束时间tl，即：

t1=W02／4(Gal)2DL (5—2)

其中Ga．为液固界面向中间层迁移速率常数。

由此可知，中间层熔化阶段完成时间主要与中间层厚度、溶质原了在液相中的

扩散系数以及和相图有关的常数有关系。Liu和Tuah—Poku所得出的中间层熔化完成时

间公式计算结果相似，完成时间均为秒级。

从微观角度考虑，中间层和母材表面是凹凸不平的，试样装配时中间层与母材

的接触为点接触。待连接试样承受一定作用力情况下，界面接触点承受更高的应力。

待连接材料的屈服强度随温度上升而降低，当承受压力高于材料屈服强度时，接头

将产生塑性变形。焊接保温温度上升N480'c时，虽然作用于待连接试样的压力没有

变化，但由于该条件下的中间层基本上处于液相状态，材料屈服强度降低，接头发

生塑性变形，中间层与基材接触的紧密程度随之增强、接触面积随之增大。此时的

保温温度超过了共晶温度，接触界面处发生溶解现象，从而形成两部分液态共晶体。

由于基体合金与中间层合金的成分不同而产生一定的A1、Mg、Zn元素通过晶界与液

相的中间层合金中的某些元素之间发生共晶反应，液相的中间层中原子与母材合金

中原子发生了互扩散。

5．3．2中间层及母材溶解阶段

该阶段实际上主要是液相向母材固体中迁移的过程，由于阶段2结束时溶质原子

的质量浓度分布比较复杂，因此至今阶段2没有明确的解析解。Tuah．Poku等人认为

阶段2中液固界面的迁移控制公式具有下述形式：

Y2-K：瓜 (5—3)

阶段2最重要的控制参数为液相层的最大宽度，通过质量守恒定律，液相层的最

大半宽度Wr。可以由原始中间层半厚Ⅵ，n来表示：

wu=Wo+【l+每粤+璺】 (5·4)
LaL p^

其中：w；为原始中间层的半厚度，PB,O．分别是材料A和B的密度，C。是质量分数。

温度继续提高，中间层与母材接触面积不断增大、接触紧密程度不断增强，母

材AZ91D合金和中间层M965Cu22Ni3YsNd5合金原子间的互扩散随之提高。形成液相

的中间层在压力作用下迅速填充中间层与母材之问存在的空隙，使中间层与母材完

全接触。温度达到500℃时，中间层与母材之间的液相区己明显可见(图5．4)。
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图5．4接头显微结构、合金元素的能谱线扫描及能谱点分析

(500℃，15rain、空冷，0．3MPal

Fig．5．4 Microstructure and alloy elements EDX ana]yses and EDS analysis ofjoint bonded

at 500℃，for 15min by air quenching(0．3MPa)



江苏大学硕士学位论文

从图5．4可见，焊接接头基本上由三个区域组成：母材上靠近界面的扩散区、焊

缝界面区和焊缝中心区。扩散区组织是中间层合金组分向母材扩散形成的。接头性

能主要取决于界面区的组织。焊接接头主要由Mg、A1、Nd、Y等元素构成，灿元素

为中间层的第二主组元，且固态越向液态中间层中的溶解快于液态中间层中的元素

向固态母材中的扩散。浓度的巨幅变化及浓度梯度趋向均匀说明了中间层与母材间

的相互作用(溶解与扩散)得以顺利发生。这从另一个侧面也反映了界面上的氧化物

未能形成接合障碍(如影响润湿或阻碍扩散)，即尽管未用任何钎剂，氧化膜也能在母

材溶解过程中被以某种方式破碎，从而使界面接合良好。从焊缝元素的线分析瞌线

可以看出，镁元素的含量在靠近界面的过程中急剧下降的，在界面处回升幅度较小，

在焊缝中镁元素主要以ct--Mg相的形式存在，母材中镁的含量与焊缝中的含量相差

较大，说明此时镁元素向焊缝中扩散较少。由AI的含量分析曲线知，基体中的Al元

素向焊缝发生了溶解，在垂直焊缝方向的边界区域内出现了鹏显的上升，即焊缝边

界区域内出现了富Al区，而在基体靠近界面区内出现了舢的含量减少的现象。在

AZ91D合金中，Al元素主要以p—M917A112的形式沉淀析出于晶界，由于晶界处扩散

激活能低，是扩散的短路通道，所以在焊接过程中烈原子沿晶界向中间层的液态合

金中扩散，但由于此时温度较低，扩散时间较短，m未能均匀扩散到液态的中间合

金中，而是在焊缝边界发生了偏聚。而对于Zn、Y、Cu、Ni这几种元素，除了Nd元

素大部分偏聚于焊缝接合面、少量扩散到基体中，Zn、Y、Cu、Ni元素沿垂直焊缝

方向分布均匀，没有发生偏聚现象。

将放大倍数提高至约2000倍，对焊缝内部的“黑色斑块”进行观察，结果见图5．4b，

为澄清图中块状黑斑属于实心夹杂还是空洞，采用二次电子能谱点分析，结果见图

5．4E。分析结果表明，黑斑中的主要元素由Mg、O、A1构成，这说明，电镜下所观

察到的黑斑并非实心夹杂，而为空洞，同时成分线扫描曲线梯度在黑斑处未发生巨

变，反应了黑斑也不可能是化合物相。至此，该缺陷特点可概括如下：从空洞位置看，

并不在母材与中间层的界面上，不一定在焊缝宽度较大处，也不一定在焊缝中心处，

而存在于离开界面有一定距离的残留中间层内部；从其形状看，近似呈柱形；直径

大小为2．5rtm5左右(因Z92000倍左右方可看到)，尺寸小于粒径。

5．3．3等温凝固阶段

阶段3等温凝固过程中，液相中的溶质原子继续向母材中扩散，随着液相中的溶

质原子质量浓度的降低，当小于巴。时，液固界面处液相向固相转化，液固界面向前
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粗大晶粒，凝固形成的共晶体颗粒较小且多分布于晶界。位于接头中心附近的区域

为冷却凝固区，主要由a-Mg，AI·Cu，Mg--Cu及Mg--Ni共晶组织构成，a-Mg的含量

高于等温凝固区。

在一定的连接温度下液相区达到最大宽度后，进一步延长保温时间，中间合金

元素与基体中的AI、zn继续相互扩散，Al原子不断进入液相，Cu、Ni、Y、Nd原子

不断进入母材，紧邻母材的液相含量下降，其熔点升高，发生等温凝固，且受控于

合金元素在固相母材的扩散速度。等温凝固时，a-Mg晶粒依附于母材晶粒现成表面

生长，共晶组织与固／液界面的相互作用影响增强相分布。母材现成表面作为a-Mg晶

粒的“基底’，所需能量低，且晶体结构及晶格常数也与其一致。由试验结果知，固／液

界面为非平面，基底面积越大，a-Mg晶粒越易长大。故等温凝固区a-Mg多为粗大晶

粒。共晶体颗粒与固／液界面的相互作用或是捕获、或是推移。若共晶体颗粒被固／

液界面捕获，增强相颗粒在凝固组织中分布均匀；若共晶体颗粒被固／液界面推移，

增强相颗粒被推至最后凝固的区域，形成如图5．6所示垂直于焊缝方向生长的片状共

晶组织。

图5．6接头显微结构、合金元素的能谱线扫描分析(5404C，15min、空冷，0．3MPa)

Fig．5．6 Microstructure and alloy elements EDX analys∞of joint bonded at 540"C-for

15min by air quenching(O．3MPa)
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5．3．4接头均匀化阶段

均匀化过程中，溶质原子继续向母材中扩散，使得接头中心线上的尖峰质量浓

度要降低到要求的水平，该阶段主要受溶质原子的固相扩散速度控制。该过程纯粹

是溶质原子在固体中扩散的问题，但是由于该阶段初始条件由等温凝固结束时的质

量浓度分布来定义，而阶段3结束时溶质原子的质量浓度分布比较复杂。理论上来说，

等温凝固结束后，连接已基本上完成，但是由于连接区域内中间层合金原子的浓度

较高，对结构完整性不利，因此继续保温，中间层合金原子进一步扩散，则开始均

匀化过程，此时扩散速度为固态扩散，凝固部分浓度从图4．1中的d向e转化，当达到

均一化浓度Cf(图4．1D，均匀化过程结束。

均匀化过程中，溶质原子继续向母材中扩散，使得接头中心线上的尖峰质量浓

度要降低到要求的水平，该阶段主要受溶质原子的固相扩散速度控制。等温凝固完

成以后，此时焊缝接头中各成分点各元素的平均原子百分比含量如表5．2所示。对比

540℃和560℃焊缝中各分点各种元素的百分含量和接头组织形貌不难发现，进一步

提高焊接温度(560‘C)，接头中心片状组织中Mg的含量有较大的提高，其他元素含

量均有不同程度的下降，Cu、Y元素下降幅度较大，使接头成分趋于均匀。在该阶

段，接头组织主要为Mg、AI与Cu、Ni、Y、Nd形成的共晶组织构成，且该组织主要

偏聚于接头中心。与540‘C条件下的焊接接头组织相比，560。C条件下的接头组织中

的片状共晶体逐渐像树枝一样发权生长，有从单一的孤立的片状组织向树枝晶生长

的趋势，最终形成网状组织。

由于在固相中溶质原子的扩散速度较慢，因而造成该阶段完成时间较长，在实

际工程中，一般等温凝固结束后，连接过程已经基本完成。因此，在研究中可能还

没有发生接头的均匀化。

表5．2接头特征点各元素的原子分数

Tab．5．2 Atom fractions ofevery element at characteristic point ofjoint bonded

成 图6．6(540"C，15min、空冷，O．3MPa) 图6，7(560℃， 5min、空冷，0．3MPa)

分 Mg Al Zn Cu Ni Y Nd Mg Al Zn Cu Ni Y Nd

点 At％ At％ At％ At％ At％ At％ At％ At％ At％ At％ At％ At％ At％ At％

l 66．3 23．4 O．77 3．79 O．77 2．77 1．92 38．4 44．7 0．31 2．91 l_92 3．22 1．83

2 46．5 35．7 0．62 6．25 1．62 5．96 3．5 40．5 31．9 0．94 9．8l 6．1 2．7l 8，07

3 39．4 40．9 0．26 6．4 3．65 4．84 4．55 40．7 41．2 0．19 4．50 2．35 4．25 6．8l

4 63．1 28．3 0．93 1．02 2．87 2．25 1．56 68．4 22．7 O．63 O．8 0_36 2．5l 1．11
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图5．7接头显微结构、合金元素的能谱线扫描分析(560℃，15rain、空冷，0．3MPa)

Fi95．7 Microstructure and alloy elements EDX analy$髓ofjoint bonded at 560"C，for 15min by

air quenching(O．3MPa)

5。4国／液界面特点

在一定的温度下进行保温时，TLP接头内的液态中间层的凝固过程是恒温下液／固

界面不断由母材侧向焊缝中心的推进过程，即典型的等温、等压凝固过程，在凝固界

面及焊缝／母材界面存在着物质的传输、转移，但液态钎料的凝固过程有其特殊性和复

杂性。此时焊缝接头区域主要产生两个相对进行的过程，即液态中间层组元向母材的

扩散和固态被焊母材向液态中间层的溶解。由于焊缝内液态钎料熔体的量较少，在界

面区域将发生强烈的扩散和溶解过程。首先是母材在界面处向液态中间层中溶解，同

时中间层中易于母材中的A1、Mg元素形成共晶体的cu、Ni、Y、Nd元素向母材扩散，

使母材与焊缝界面处处于半熔化状态，界面处一些凸缘成为了非均质形核的核心，又

由于在界面处温度梯度很大，结晶速度却很小(趋近于零)，成分过冷很难形成，等

温凝固在界面接头处发生。凝固组织沿最大热流方向低速平面生长，形成了垂直母材

生长的柱状晶，凝固界面逐渐向焊缝中心移动。在柱状晶前沿，焊缝成分发生了巨大

变化，出现了贫舢和富Mg、Cu的微区，在液态中间层中析出-j'a-Mg和亚稳的m—Cu、
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Mg--Cu、舢一cu～M2等共晶及化合物晶粒，并不断的形核和长大。

由图5．4、图5．6、图5．7、图5．8可以看出，在接头形成过程中固／液界面为非平面，

且随温度升高非平面固／液界面越显著，这是由于中间层合金中的原了沿大角度晶界快

速扩散的结果。晶粒内部的原子是按一定规律整齐排列的。晶界是不同晶粒相互接触

的界面，按两个晶粒之间夹角的大小可分成小角度晶界和大角度晶界。小角度晶界是

相邻两个晶粒的原子排列错合的角度很小，约2％30；而大角度晶界上质点的排列己接

近无序状态。溶质原子在大角度晶界上的扩散激活能小于体扩散时所需的扩散激活

能。因此，中间层原子沿大角度晶界渗入深度大，使固／液界面形态为非平面州。

5．5连接工艺参数对接头组织结构的影响

5．5．1 连接温度对接头组织的影响

图5．8接头显微结构、合金元素的能谱线扫描分析(520．【2，15rain、空冷，0．3MPa)

rig．5．8 Microstructure and aⅡ0y elements EDX analys姻ofjoint bonded at 520℃，

for 15min by air quenehing(O．3MPa)

连接温度是瞬时液相扩散连接工艺参数中最重要的工艺参数，它不仅决定了接

头处的冶金反应和扩散程度，而且决定了第一阶段形成的孔隙大小和多少，并影响

这些孔洞收缩消除的速度。一般情况下，焊接温度应在不影响母材性能的条件下尽
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可能提高，这将有利于等温凝固过程及接头均匀化过程的进行。在共晶温度以上的

一定温度范围内，温度高低决定连接过程中液相在连接区内的停留时间、孔洞收缩

率、原子扩散程度以及接头连接强度。一般来说，在一定的温度范围内，接头连接

质量和接头力学性能都会随连接温度的增加而提高。

为了考察连接温度对接头组织结构的影响，实验中采用了四种连接温度(500"C，

520℃，540℃和560"C)，连接保温时间均为15rain，空冷，连接中间夹层都为2m厚

的非晶态M965Cu22Ni3YsNd5合金。

从整体的连接效果来看，即使在连接温度只有500℃时，连接都能很好的完成，

如图5．4a。但通过比较500℃，520℃，540℃和560℃的焊接试样电镜照片可以看出，

随连接温度的升高焊缝区残留层的组织发生了块状(500℃)一短棒状(520℃)一

针状(540"C和560℃)转变过程。经扫描电镜能谱分析确认，焊缝残留中间层特征

组织各元素含量如下表所示。

表5．3接头特征点各元素的原子分数

Tab5．3 Atom fractions of every element at characteristic point ofjoint bonded

温度 Mg Al Zn Cu Ni Y Nd
成分点

(℃) At％ At％ At％ At％ At％ At％ At％

500 3(图5．4a) 55．3 28．8 O．26 4．56 2．12 3．42 5．54

520 1(图6．8) 52．7 33，4l O．24 5．94 1．81 2．37 3．53

540 3(图6．6) 39．4 40．9 O．26 6．4 3．65 4．84 4．55

560 3(图6．7) 40．7 41．2 0．19 4．50 2．35 4．25 6．81

分析表5．3可知，随着温度升高，焊缝残留中间层中的元素Mg呈下降趋势，元素

～上升，元素zn含量基本没有变化，其它各元素变化量也不大，如图5．9所示。

Tempel'atm'e／℃

图5．9温度与元素含量的关系

rig．5．9 Relationships between temperatureand element content
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在TLP焊接过程中，接头区域主要产生两个相对进行的过程，即液态中间层组元

向母材的扩散和固态被焊母材向液态中间层的溶解。由于焊缝内液态中间层熔体的

量较少，在界面区域将发生强烈的扩散和溶解过程。首先是母材在界面处向液态中

间层中溶解，同时中间合金中的低熔点元素向母材扩散，使母材与焊缝界面处处于

半熔化状态，界面处一些凸缘成为了非均质形核的核心，又由于在界面处温度梯度

很大，结晶速度却很小(趋近于零)，成分过冷很难形成，等温凝固在界面接头处

发生。凝固组织沿最大热流方向低速平面生长，形成了垂直母材生长的柱状晶，凝

固界面逐渐向焊缝中心移动。在柱状晶前沿，焊缝成分发生了巨大变化，出现了贫

Cu、Ni、Y、Nd和富Mg、A1的微区，在液态合金中钎料中析出了复杂的金属间化合

物，并不断的形核和长大。

·本研究通过中间层液相与母材之间的相互扩散提高液相的熔点实现中间层的等

温凝固。如果连接温度和各组元共晶温度差距不大时，液相在中间层中的停留时间

有限，甚至是在非常短的时间内就能完成凝固形成连接接头。因此，在不同的连接

温度下即便我们选择的连接保温时间都是15分钟，液相在连接区内的停留时间肯定

也是不一样的。一般说来，随连接温度的升高，液相在中间层中的停留时间增加，

液相中韵各元素向母材扩散就越充分，同时母材中的Al元素向中间层合金中偏聚的

量也越多，相互间的反应也就更加完全。这就很好的解释了为什么随连接温度的升

高连接区内元素砧的含量会逐渐增加。在保温时间内，等温凝固过程不能完成，则

将在接头的冷却过程中继续进行，这样，被推向焊缝中心的组元(液态)将在冷却

过程中凝固，并以化合物的形式存在于焊缝中心区域，在焊缝中心形成了复杂的cu、

Ni、Y、Nd、Mg、A1金属间化合物和a—Mg相共存的混合组织。

5．5．2保温时间对接头组织的影响

保温时间是影响TLP接头性能的另一重要因素。TLP焊接工艺中，保温的主要目

的是使中间层充分扩散，从而实现接头组织及成分的均匀化，随着保温时间的增加，

接头成份和组织逐步均匀化，残余中间层逐渐减少，接头强度随之增加。但伴随着

保温时间的延长，金属间化合物的生成量也不断增多。过多的金属间化合物会导致

接头的脆性化，因此连接的保温时间也不宜过长。同时过长的保温时间也可能导致

母材组织恶化，从而降低接头性能。因此，选择合适的保温时间是确定TLP焊接工艺

的一个重要部分。
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lSmm 20min

图5．10不同保温时间的焊接接头形貌(560"C，5／10／15／25min、空冷，0．3MPa)

F嘻5．10 Micro morphology of brazed joint for different bonding time at 560℃

(5／lO／15／25min、air--cooling，0．3MPa)

从整体的连接效果来看，即使在保温时间只有5分钟时，连接都能很好的完成，

界面凸起处氧化膜已经部分破碎，基体与液态中间层直接接触，液态中间层与基体

中的Al元素形成共晶液相，优先沿着氧化膜／基体处的界面扩散。随着共晶液相的不

断增多和向界面的继续扩散，在表而张力和界而张力的作用下，氧化膜被拱起，逐

渐与母材分离，呈片状平直的漂浮于液态中间层中。随后片状平直的氧化膜在液相

中局部发生弯曲破碎，随时间的延长，氧化膜与母材分离增多，氧化膜自身破碎球

化也越来越多，最终氧化膜完全破碎、分散。图5．10反映了焊接时间对氧化膜破碎程

度的影响。同时，在焊接压力作用下，氧化膜也破碎球化，空洞变小。通过观察、

比较560℃条件下不同焊接保温时间的焊接接头组织形貌还能够发现，连接温度不同

时连接区内的组织结构亦有所变化；当保温时间延长，连接区内组织的变化规律同

在相同保温时间条件下随温度升高的焊缝组织变化规律基本相同，其变化都为块状
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(5rain)一短棒状(10rain)—针状(15min／25min)。连接区内的共晶组织逐渐长

大，金属间化合物的含量也不断增多，金属间化合物组织不再是杂乱无章的分布在

连接区而是垂直于焊缝方向生长。各种化合物相的形态与位向对接头性能的影响也

是不容忽视的因素，化合物相的形态有片状，块状或微粒状，存在位向对接头性能

的影响已有人研究过，如上野泰弘等指出：当焊后脆性相与接合面垂直(即与承载方

向平行)时，其对接头性能的影响要小一些，如果脆性相的形态分布位向均处于有利

结果，则等温凝固的时间控制可以放松一些，有利于提高效率，并有利于防止母材

晶粒过度长大【85l。总体上讲，接头组织的均匀化有利于消除接头内空隙、提高接头

的连接质量，过多的金属间化合物会导致接头的脆性化，连接的保温时间过长金属

问化合物过分长大，可能致使接头脆性化，降低接头的力学性能，因此保温时间也

并不是越长越好。观察图5．10还可以发现，随保温时间的延长焊缝宽度逐渐增加，这

主要是在焊接过程中由于液相中存在着从中心线到固液边界的溶质原子的正的质量

浓度梯度，导致液相中溶质原子不断地向液固边界扩散，使母材溶解，时间越长，

液相层的宽度越大，随着液相中溶质原子质量浓度不断降低，当液相与熔化边缘的

固相成分达到平衡时，液相层达到了最大宽度，因此在相同温度下焊接保温时间越

长焊缝越宽。

5．6焊接工艺参数对接头性能的影响

试验后对接头进行了拉伸试验，试样几何尺寸如图5．11所示，最终所得的接头强

度为3个焊接试样拉伸结果的平均值。

／ -厂一
寸

． )

图5．11 TI P扩散连接接头拉伸试样几何尺寸

Fig．5．11 Geometry size oftensile speehnen ofweldecljoint

影响TLP焊接接头性能的主要工艺参数有连接温度T(℃)、保温时间t(min)预

压力。

5．6．1 连接温度对接头强度的影响

温度是影响TLP连接工艺的主要因素。它不仅决定了接头处的冶金反应和扩散程

度，而且决定了第一阶段形成的孔隙大小和多少，并影响这些孔洞收缩消除的速度。

在共晶温度以上的一定温度范围内，温度高低决定了连接过程中液相在连接区内的

58
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停留时间、孔洞收缩率、原子扩散程度以及接头连接强度。一般来说，在一定的温

度范围内，接头连接质量和接头力学性能都会随连接温度的增加而提高。

Temperature／'C

图5．12温度对接头强度的影响

Fig．5．12 The effect oftemperature On brazing strengthen

为了考察连接温度对接头组织结构的影响，实验对四种连接温(500"C，520℃，

540℃和560℃)，连接保温时间分别为5min、lOmin、15rain，预压力为0．3MPa条件

下的焊接试样进行了拉伸试验，结果如图5．12所示。

从上图可以看出，温度对接头强度影响很大，温度越高，其接头强度越大。在

保温时间为5min时，温度为500℃条件下焊接时抗拉强度只有26MPa，这主要是由于

在此较低的温度和较短的时间条件下焊接，原子的扩散能力很低，而且扩散时间比

较短，中间夹层金属与母材不能实现良好的扩散；同时由于压力也较小，试样表面

没有形成有效的接触，使界面问存在着不连续接触或者空洞，焊接接头出现明显的

分层现象，中间层与基体之间的接合面存在着一层明显的氧化膜，使后续的原子通

过界面进行体扩散很困难，试样之间没有形成有效的扩散结合。因此中间层和基体之

间没有形成有效的扩散接合导致接头强度较低；随着温度升高，接头抗拉强度几乎

成倍增加，在保温温度为560℃时强度达到52MPa：在保温时间分别为lOmin和15min

时，焊接接头焊接强度随温度升高的变化趋势与5min时相同，在560。C、保温15rain

时接头强度达到最大值76MPa；当连接温度升高时，共晶液相在连接区内存留的时

间随之延长，连接接头的均匀性和致密性都能得到不同程度的提高，这显然会对接

头的连接质量会产生积极的影响，连接温度的提高肯定会促使它们的生长。金属间

化合物的总量如果控制的好不仅能够避免接头的脆性化，而且还能起到有效增强作

用。但是太高的连接温度对镁合金焊接条件也提出了苛刻的要求，在保证基体材料

性能不破坏的条件下还要尽量保证基体在此压力下不变形，本研究在综合考虑以上

各种因素后，将最佳的连接温度定为560℃。
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观察图5．12还可以发现，连接接头强度随温度升高而增大，但是当连接温度超过

520℃后，接头强度增加的趋势逐渐平缓下来，这说明在温度超过520℃条件下焊接

时温度的影响因素已经降低为次要因素，在此温度以上中间层合金已经有了足够的

原子扩散能力和破膜能力保证界面充分良好的结合。

5．6．2保温时间对接头强度的影响

保温时间也是影响瞬时液相扩散连接工艺的主要因素。由文献可【5”，连接时间

与连接温度、中间层溶质原子的扩散速率、接头区溶质原子的最大浓度有关。为了

防止生成脆性相和晶粒长大，连接时间应当尽可能短，但连接时间过短，接头区溶

质原子的浓度就可能会过高，从而影响接头性能。因此合适的保温时间也是形成高

性能接头的重要因素。为在研究保温时间对接头强度的影响，在520'C和560。C的连

接温度下分别采用5min、10min、15rain、25rain四种保温时间。图5．13为连接温度分

别为520℃和560℃、压力为0．3MPa的情况下，保温时间与接头力学性能关系曲线图。

如图所示，两条力学性能曲线，有不同的走向趋势。在520"C的连接温度条件下，接

头的力学性能随保温时间的延长而逐渐升高，在25min{呆温时间时达到最高抗拉强度

63MPa，但是当保温时间超过15rain时，接头升高趋势平缓下来。这可能是由于连接

时间过短，液态中间层合金与基体的共晶反应不激烈，扩散也不是很充分，从而造

成接头强度低：随着时间的增长，接头强度也随之增大；当时间达到一定范围后，

接头强度同时也达到了最大值，随着时间继续增长，会使接头处的晶粒长大，组织

粗化，还可能使金属间化合物颗粒析出，从而导致接头强度升高趋势变缓。

图5．13时间对接头强度的影响

F喀5．13 The effect oftime Oil brazing strengthen

前面已经分析过，连接过程中中间层液相的停留时间对接头组织结构质量有紧

密的联系。同样对于连接接头的力学性能来说，中间层液相在材料连接时停留的时



江苏大学硕士学位论文

间延长，接头的抗拉强度会随之提高，但这并不意味着保温时间越长越好。在560℃

的连接温度条件下，接头的力学性能随保温时间的延长有很大的波动，在保温15分

钟时到达最大值76MPa，保温时间进一步延长至25分钟时，抗拉强度反而降低至

71MPa。

随保温时间延长，接头内组织均匀化程度明显提高，连接区内的孔隙不断减少，

液态的中间层合金和基体反应产物分布的更加弥散，接头组织逐渐均匀化，这些都

能有效的提高接头的力学性能。同时，保温时间延长，金属间化合物的生成量也会

越来越多。过量的金属间化合物不仅不能起到增强接头的作用，反而容易引起接头

脆化，降低接头的力学性能。因此在连接温度为560℃时，连接的最佳保温时间不是

25分钟，而是15分钟。瞬时液相扩散连接的特点是通过连接过程中元素的扩散提高

中间层液相的熔点，当熔点高于连接温度时，液相合金在母材表面形核并向液相生

长直至完全凝固，形成连接接头。因此，连接温度的高低也直接影响着中间层液相

在连接过程中的停留时间。从连接温度560℃的力学性能曲线可以推断出，在连接温

度到达560℃后的15分钟内，连接接头己经形成，之后的继续保温反而使接头连接质

量变坏。在一定焊接温度下随着焊接保温时间的升高，出现的共晶体增多，导致晶

间脆性金属间化合物增多，过多的金属间化合物会导致接头的脆性化，连接的保温

时间也过长金属间化合物过分长大，可能致使接头脆性化，降低接头的力学性能；

而且母材也开始软化，在焊接压力作用下，接头发生较大的变形，这也影响了接头

的综合性能(见图5．10)。

5．6．3预压力对接头强度的影响

TLP连接过程中与普通钎焊的主要区别就是加压力而不加任何钎剂，压力在焊接

过程中的作用可归纳为以下几个方面(1)缩小间隙并挤出残留中间层；(2)压力改

善润湿性，加快铺展速度及促迸密接触，排除多余液膜：(3)在升温阶段，加压可

使局部表面凸起部位被压平，等效于改善了表面粗糙度；同时发生塑性流动的部位氧

化膜得以机械破碎：并得以使这些部位基体的缺陷密度增加，有利于促进扩散；(4)

加压挤出的液相可封闭空气向焊接面内部的侵入，并可使破碎的氧化膜随液相被挤

出界面；在加入中间层的量一定的情况下，加压还可以消除等温凝固末期的缩松与

孔隙【73】‘

为研究预压力对接头强度的影响，分别对520℃、540"C、560℃的连接温度下采

用15min保温时间，O．1MPa、0．2MPa、0．3MPaN压力条件下的焊接试样做拉伸试验。

图5．14为连接温度分别为上述试验条件下的预压力与接头力学性能关系曲线图。

6l
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图5．14预压力对接头强度的影响

Fig．5．14 The effect ofpre-pressure 011 brazing strengthen

从上图可以看出，当温度为520℃时，保持保温时间不变的条件下增加压力，对

接头力学性能的提高有明显的作用；当焊接温度为540℃和560℃时，尽管焊接预压

力有较大的提高，但是对接头强度影响不显著。显然在温度较低时增加焊接预压力

对焊接接头力学性能的提升是有益的，当在较高温度条件下焊接时提高焊接预压力

对力学性能的提升没有太大的帮助。在TLP接合中，增加压力可降低温度的影响，并

加大蠕变速度与蠕变量，从而可以缩短实现紧密接触所需时间，故在不出现明显宏

观塑性变形的前提下增加压力可提高接头性能。因此在较低温度下焊接时提高预压

力等于变相的增加了保温时间，由图5．13时间与接头强度的关系图可知，较低焊接温

度条件下延长保温时间接头的力学性能提高较大，当在560℃延长保温时间，当超过

15min时不但不能提高力学性能，反而力学性能稍有降低。

可见TLP接合中，压力存在一个最佳范围，压力过小，其应有的作用不能发挥出

来；压力过大一方面会迫使低熔点组分在达到焊接温度之前就从接头中挤出去，使

熔融中间层的粘度增大，难以填满界面间的间隙；另一方面剩余的液态中间层过少，

不足以与母材产生一定程度的相互作用(润湿、填坑、溶解、扩散)，导致接头性能变

差。预压力的值由焊接时间、温度、表面粗糙度、中间层的扩散性能等因素综合决

定，总之导入合适的压力对破碎氧化膜、提高接头的致密性、挤出脆性相、缩短焊

接时间是有益的。

5．7本章小结

通过利用自行研制的非晶中间层合金进行AZ91D镁合金的TLP焊接试验研究，

得出如下结论：
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1．在大气环境下用铜模浇铸法成功制备了厚度为2rm、成分为M965Cu22Ni3YsNd5

(摩尔分数，％)的板状块体非晶态合金试样，对试样分析知其表面和心部为完全

的非晶相态，合金的Tg、Tx、Tpl、Tp2、Tm、Tp、T1分别为138．7℃、185．5℃、188℃、

249．2"C、430℃、453，3℃、495℃；过冷液态温度区间△Tx(△Tx=Tx．T。)为46．8K，

和第三章试验结果分析基本一致；

2．以非晶态的M965Cuz2Ni3YsNd5合金为中间层，确定AZ91D镁合金的11J扩

散连接下限工艺参数为：加热温度400℃、压力O．5MPa，保温时间15min。此条件

下中间层和基体之间没有形成有效的扩散结合；

3．随着焊接温度的升高，焊缝宽度逐步减小，焊缝由平直化变为凸凹曲折状，

中间层呈树枝状向两侧的基体生长，液相中间层以基体相界作为短路通道向母材扩

散，液态钎料与母材之间存在着激烈的元素互扩散行为；在0．5MPa预压力的作用下

500℃时基体发生了一定程度的塑性变形，试样表面充分接触，在离界面有一定距离

的残留中间层内部存在近似呈柱形、直径大小为2．51．an左右、主要元素由Mg、O、

灿构成的空洞，为后续阶段原子的扩散提供有利环境，改善了界面的结合状况；

4．400"(2条件下的焊接接头形成过程为TLP连接的塑性变形和固相扩散阶段，

中间层未完全出现液相，即该温度下的扩散焊近似于传统的固相扩散焊。480"C时，

中间层基本上处于液相状态，中间层熔化完成时间为秒级，液相的中间层中原子与

母材合金中原子发生了互扩散。500℃时，中间层与母材之间的液相区己明显可见，

焊接接头基本上由三个区域组成：母材上靠近界面的扩散区、焊缝界面区和焊缝中

心区。触原子沿晶界向中间层的液态合金中扩散，在焊缝边界发生了偏聚；Nd元素

大部分偏聚于焊缝接合面、少量扩散到基体中，Zn、Y、Cu、Ni元素沿垂直焊缝方

向分布均匀，没有发生偏聚现象。540℃时，接头存在两个区域：靠近母材的区域一

等温凝固区I区，主要由块状的Mg、A1元素与Cu、Ni、Y、Nd元素形成的共晶体

构成，a-Mg多为粗大晶粒；中心线附近一冷却凝固区II区，镁元素偏析于此，凝固

形成的共晶体颗粒较小且多分布于晶界，共晶组织呈片状垂直于焊缝方向生长。

560℃时，接头组织主要为偏聚于接头中心的Mg、AI与Cu、Ni、Y、Nd形成的共

晶组织构成。接头中心片状组织中Mg的含量有较大的提高，其他元素含量均有不

同程度的下降，Cu、Y元素下降幅度较大，接头成分趋于均匀。组织中的片状共晶

体逐渐呈树枝一样发权生长，有从单一孤立的片状组织向树枝晶生长最终形成网状

组织的趋势；

5．在接头形成过程中固／液界面为非平面，且随着温度升高，由于中问层合金中

的原了沿大角度晶界快速扩散，固／液界面非平面越显著；
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6．随连接温度的升高焊缝区残留层的组织发生了块状(500℃)一短棒状(520℃)

—针状(540"C和560"C)转变过程。随着温度升高，焊缝残留中间层中的元素Mg

星下降趋势，元素Al上升，元素Zn含量基本没有变化，其它各元素变化量也不大；

7．560℃条件下保温时间5分钟时，连接能很好的完成，界面凸起处氧化膜已

经部分破碎，基体与液态中间层直接接触，液态中间层与基体中的Al元素形成共晶

液相，优先沿着氧化膜／基体处的界面扩散。随保温时间的延长，连接区内组织的变

化与在相同保温时间条件下随温度升高的焊缝组织变化规律相同；且随保温时间的

延长焊缝宽度逐渐增加；

8．温度越高，其接头强度越大。当连接温度超过520℃后，接头强度增加的趋

势逐渐平缓下来，在560℃、保温15min时接头强度达到最大值76MPa：本试验的最

佳的连接温度定为560℃； ·

9．520℃条件下，接头的力学性能随保温时间的延长而逐渐升高，在25min保

温时间时达到最高抗拉强度63MPa，但是当保温时间超过15min时，接头升高趋势

平缓下来。在560℃的连接温度条件下，接头的力学性能随保温时间的延长有很大的

波动，在保温15分钟时到达最大值76MPa，保温时间进一步延长至25分钟时，抗

拉强度反而降低至71MPa，合适的保温时间是形成高性能接头的重要因素；

10．520℃保温条件下增加压力，对接头力学性能的提高有明显的作用；当焊接

温度为540℃和560℃时，尽管焊接预压力有较大的提高，但是对接头强度影响不显

著。在较高温度条件下焊接时提高焊接预压力对力学性能的提升没有太大的帮助。
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6．1结论

第六章结论与展望

本文使用Nd元素部分代替M965Cu22Ni3Ylo合金中的Y元素，铜模浇注错1]M965一

Cu22Ni3Y10-xNdx(x=o，2，4，5，6，8)镁基合金体系，利用X射线衍射(Ⅺ①)及

差示量热扫描法(Dsc)分析等方法研究了添加元素的含量对Mge5Cu22Ni3Ylo体系玻璃

形成能力及热稳定性的影响；利用铜模浇铸法制各的2咖厚的板状试样做中间层合金

分别在不同条件下焊接了AM60B，AZ9lD镁合金，利用光学显微镜、扫描电镜、电子

拉伸机研究了焊接接头形貌、元素扩散行为、接头形成过程、工艺参数对接头组织

和力学性能的影响；得出如下结论：

1．采用楔形铜模浇铸法能够成功制备M965Cu22Ni3YIo—xNdx(x_O，2，4，5，白

8)镁基合金体系的v字型合金试样；当用少量的Nd替代Y时，合金的热稳定性和非

晶形成能力同时得到提高；随Nd含量的增加，合金的非晶热稳定性下降，而非晶形

成能力逐渐升高。当x=5时，合金过冷液相区△Tx降低至最小值(48．5K)，但此时合

金具有最强的非晶形成能力(T。=Tg／Tl=O．568)，非晶形成的临界厚度为3．8mm，此

时合金是以降低热稳定性来提高非晶形成能力的；当x>5时，合金的非晶形成能力开

始下降，即使非晶形成能力最差的M965Cu22Ni3NdsY2合金，其非晶形成临界厚度也与

M965Cuz2Ni3Ylo合金的临界形成厚度相当，用Nd部分替代Y能够提高合金的非晶形成

能力；

2． 当x>2时，非晶合金的晶化模式由单步晶化转变为两部晶化，且随着x的增

大，第二次晶化放热反应逐渐增强；L厂r。的值与非晶形成能力没有很强的规律性，

用k仉代替Tg，rm来定义约化玻璃转变温度Trg能更好的反映非晶的形成能力。合金的

热稳定性与玻璃形成能力是两个不同的指标，其不一定非得具有相同的判断趋势：

3．利用制备的板状M965Cu22Ni3Y10非晶态合金作钎料在不同温度、压力为

0．2MPa、保温10min条件下焊接的AM60B合金试样界面结合紧密，无界面空洞、气

孔、裂纹、不焊合等焊接缺陷，焊缝宽度在5～401ma之间。焊缝由块状的a—Mg相和

垂直于界面生长的针状的组织组成；500‘C和520‘C条件元素下Mg没有发生明显的扩

散现象，在540℃时有了从基体向中间层扩散的现象；元素舢以晶界为短路通道向焊

缝溶解并偏聚到焊缝中；Y元素大部分分布于焊缝区、少量扩散到基体中，Mn元素

有少量的偏聚，Cu、Ni元素沿垂直焊缝方向分布基本均匀，只有少量的Cu元素偏聚
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于界面区附近：

4．利用制备的板状M965CuzzNi3YsNd5非晶态合金作中间层合金在不同温度、

预压力、保温时间条件下焊接的AZ91D镁合金；确定AZ91D镁合金的TLP扩散连

接下限工艺参数为：加热温度400"C、压力O．5MPa，保温时间15min，此条件下中

间层和基体之间没有形成有效的扩散结合；

5． 随焊接温度的升高，焊缝宽度逐步减小，焊缝由平直化变为凸凹曲折状，

中间层呈树枝状向两侧的基体生长，液相中间层以基体相界作为短路通道向母材扩

散，液态钎料与母材之间存在着激烈的元素互扩散行为；在500。C焊接试样距界面有

一定距离的残留中间层内部存在近似呈柱形、直径大小为2．5pm左右、主要元素由

Mg、O、AI构成的空洞；

6．·运用塑性变形和固相扩散阶段、中间层及母材溶解阶段、等温凝固阶段、

接头均匀化阶段分析TLP扩散连接接头形成过程知，400"C条件下的焊接接头形成过

程为TLP连接的塑性变形和固相扩散阶段；480"C时，中间层基本上处于液相状态，

中间层熔化完成时间为秒级；

7． 随连接温度的升高焊缝区残留层的组织发生了块状(500℃)一短棒状

(520℃)一针状(540℃和560"C)转变过程；随着温度升高，焊缝残留中间层中的

元素Mg呈下降趋势，元素灿上升，元素zn含量基本没有变化，其它各元素变化量不

大；随着保温时间的延长，连接区内组织的变化规律同在相同保温时间条件下随温

度升高的焊缝组织变化规律基本相同；

8．温度越高，接头强度越大；当连接温度超过520"C后，接头强度增加的趋势

逐渐平缓下来，在560。C、保温15min时接头强度达到最大值76MPa；本试验的最佳

的连接温度为560℃；

9．温度较低时接头的力学性能随保温时间的延长而升高；当在560℃的连接温

度条件下焊接时，接头的力学性能随保温时间的延长有很大的波动，在保温15分钟

时到达最大值76MPa，保温时间进一步延长至25分钟时，抗拉强度反而降低至

71MPa，合适的保温时间是形成高性能接头的重要因素；

10． 当温度为520℃时，保持保温时间不变的条件下增加压力，对接头力学性

能有明显的提高作用；当焊接温度为540"C和560"C时，尽管焊接预压力有较大的提

高，但是对接头强度影响不显著；在较高温度条件下焊接时提高焊接预压力对力学

性能的提升没有太大的帮助。
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6．2展望

低密度、高强度等性能优异的镁基金属玻璃是一种极具应用潜力的轻质高强度

材料。除力学性能外，镁基非晶态合金抗蚀性能和储氢性能优良，是一种很有发展

前途的材料。如非晶态Mg—Ni—Cr合金的氢化和分解速度均得到明显改善，克服

了晶态镁和镁镍储氢材料的缺点，增加了储氢能力、降低了放氢速度。镁系吸氢合

金能有效用于523～673K的工业废热利用，工业废热可提供氢化物分解所需的能量。

随着无污染能源氢气的开发与利用，非晶态镁合金必将引起人们的重视。此外，利

用镁合金非晶化特性在开发超导功能材料、纳米材料等方面也具有很大的潜力。

合金微小件的锻造成形是非晶镁合金的新的应用热点。日本科学家已利用非晶

镁合金加工出微小齿轮。由于非晶镁合金具有超塑性能，在非晶合金的玻璃点附近

很容易加工成形，已经表现出了很好的应用前景。

尽管近年来对镁基非晶态合金进行了广泛地研究，并且取得了很大的进展，但

它仍处于新型材料的理论研究阶段，实际应用中还有许多问题亟待解决。

本课题虽然做了一定的理论分析和试验工作，但是受时间、试验条件等因素的

影响，还有一些工作没有完成，特别是镁基非晶态合金作TLP扩散连接中间层合金

的精确保温温度、保温时间、焊接压力、表面粗糙度、元素扩散机理、接头断裂机

理及镁基非晶态合金在其它材料焊接中的应用等在试验上还缺少足够的证明。
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