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专辑: 非晶物理研究进展

铀基非晶合金的发展现状∗

柯海波1) 蒲朕1) 张培1) 张鹏国1) 徐宏扬1) 黄火根1)†

刘天伟1) 王英敏2)‡

1)(中国工程物理研究院材料研究所, 绵阳 621900)

2)(大连理工大学材料科学与工程学院, 三束材料改性教育部重点实验室, 大连 116024)

( 2017年 5月 31日收到; 2017年 6月 26日收到修改稿 )

铀基非晶合金是非晶家族中的特殊成员, 受限于铀元素的高活性与放射性特点, 目前这类非晶材料的研
究极不充分. 本文结合非晶合金的最新发展动态简要介绍了铀基非晶发展历史, 较系统地总结了本团队的最
新铀基非晶研究工作: 首先较详细地介绍了新型铀基非晶的制备技术、成分体系、形成规律与晶化行为, 澄清
了其形成机制与热稳定性; 结合高分辨电镜分析展示了其微观结构特点; 采用纳米压痕技术揭示了这类非晶
的微纳力学性能; 利用电化学测试方法评估了其耐腐蚀性能. 这些结果丰富了非晶材料的内涵, 有助于深化
对非晶物理基础科学问题的理解, 并推动新型铀合金材料的发展, 为这种材料的潜在工程应用奠定了基础.

关键词: 非晶合金, 铀合金, 非晶形成能力, 晶化
PACS: 61.43.Dq, 68.60.Dv DOI: 10.7498/aps.66.176104

1 引 言

非晶合金自从Duwez等 [1]报道以来已经有半

个世纪的研究历史. 总体而言, 这类材料经历了
两个重要发展阶段: 第一阶段是快淬非晶 (临界冷
却速率一般在 106 K/s 量级), 起源于 20世纪 60年
代, 主要采用熔体快淬的方法获取粉、丝、薄带等形
态的非晶样品; 第二阶段是大块非晶, 诞生于 20世
纪 80年代末期, 主要采用铜模吸铸与浇铸、溶剂包
敷等方法制备出多种不同体系的块体非晶合金样

品 [2−4]. 经过这两个阶段的发展, 科学家们已经发
现了上百个合金系、数百种不同成分的非晶合金,
如Zr-Ti-Ni-Cu-Be(Vit 系列), Pd-Ni-P, La-Al-Ni-
Ag 非晶合金等 [2,3,5]. 非晶合金材料具有独特的结
构特性, 因而展示出一些常规金属材料难以媲美的
优异性能 [5−7], 如Co 基非晶合金的断裂强度高达

6.0 GPa, 非晶合金高达 2%的弹性变形区等. 非晶
合金还具有遗传、记忆、软磁、大磁熵等特性, 优
异的穿甲性能, 精密净成型加工以及优异的耐腐蚀
性. 基于以上性能特点, 非晶合金目前被认为是在
军事武器、航空航天、生物医药、电子设备和体育等

行业具有重要应用前景的新一代金属材料 [2,3,5,6].
作为一个小分支, 铀基非晶合金材料受到的关

注较少, 研究工作基本都是国外开展 [8−14], 国内几
乎没有. 这方面研究始于 20世纪 50年代左右, 80
和90年代处于高潮阶段, 近二十年内报道很少. 总
体上看, 这类非晶研究可分为三个阶段: 第一个阶
段始于 20世纪 50年代, 当时为了考察辐照对陶瓷
型铀基核燃料结构的影响, 结果通过辐照实验获得
了U-Si非晶 [10]; 第二个阶段是采用熔体急冷方法
制备铀基非晶, 研究机构主要是美国阿贡国家实验
室与洛斯阿拉莫斯国家实验室, 他们重点研究了铀
基非晶的形成规律和热稳定性 [11−14]; 第三个阶段
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是20世纪 90年代之后采用气相沉积方法制备这种
材料, 主要研究机构是美国的华特森研究中心与日
本的东北大学, 他们旨在探究铀基非晶合金的电磁
学性能 [15−20]. 早期研究仅发现了十多个铀基非晶
合金体系 (如表 1所列), 并初步认识了它们的相关
基础物理特性, 如形成规律、热稳定性、光电磁性

能、输运行为、超导行为等. 然而, 这些非晶合金
基本都属于二元体系, 其形成能力与稳定性都非常
有限, 难以获得高质量的非晶样品, 这大大限制了
铀基非晶材料研究的深度与广度, 比如难以开展
这种材料的机械性能、弛豫行为与耐蚀性能研究

工作.

表 1 早期报道的铀基非晶合金体系

Table 1. U-based amorphous alloys reported in the early works.

合金体系 成分范围/原子比 制备方法 参考文献

U-Si U3Si, U3Si2 辐照 [10]

U-Mn Mn含量620%或>35% 熔体急冷 [11,13]

U-Co Co含量 10%—58% 熔体急冷 [11,13]

U-Ni Ni含量≈14%, 24%或>30% 熔体急冷 [11,13]

U-Cr Cr含量 16%—40% 熔体急冷 [11,13]

U-Pd Pd含量 30%—40% 熔体急冷 [11,13]

U-Os U70Os30 熔体急冷 [11,13]

U-Ir U70Ir30 熔体急冷 [11,13]

U-Fe Fe含量614%或>30% 熔体急冷、气相沉积 [11]

U-Sb Sb含量 35%—55% 气相沉积 [17,18]

U-(P, As, Bi, Se, Te, Po) U 含量 15%—85% 气相沉积 [17,18]

为寻找新型的铀合金材料体系, 拓展铀合金在
核工业领域的应用, 近些年本文作者的单位间进行
合作, 在国内较系统地开展了铀基非晶合金的设
计与制备、结构表征与性能测试等方面的研究工

作 [21−26]. 本文着重对这些研究进展进行介绍, 并
对铀基非晶的应用前景进行展望.

2 新型铀基非晶的形成与热稳定性

2.1 制备方法

铀基非晶合金的制备方法包括熔体快冷 [14]、

气相沉积 [20]和辐照 [10]三种. 前两种属于通过高
临界冷却速度抑制形核和长大过程从而冻结得到

无序结构, 后一种属于通过能量改变结构获取无序
结构. 为了便于开展实验, 本团队采用熔体快冷方
法制备新型铀基非晶合金.

在整个研究过程中, 为了探索新型合金体系的
非晶形成能力, 首先采用铜辊甩带方法开展实验工
作, 在此基础上获得多个铀基非晶体系; 然后, 对于
高非晶形成能力的合金体系, 采取铜模吸铸法制备

块体非晶样品. 由于国内铀金属原料的纯度普遍较
低, 为了优化块体非晶样品的制备技术, 还探索了
助熔剂熔炼方法的可行性. 值得注意的一点是, 铀
金属与其他金属不同, 具有放射性与化学毒性, 因
而上述实验过程中涉及的合金熔炼设备必须具备

特排管道 (用于放射性气溶胶、蒸汽等物质的排放
与回收), 以确保实验室环境与实验工作人员的安
全健康, 而且实验人员必须佩戴相应的放射性防护
用具.

总体的样品制备过程包括以下几个步骤 [27,28]:
首先, 根据设计的铀合金的名义成分, 采用纯度
约 99.5%的低碳贫铀 (其中杂质主要为铀碳化物)
和纯度>99.9%的其他合金元素配置合金, 每个合
金重量控制在 4—10 g范围, 每种组元的成分偏差
控制在±0.5 mg; 然后, 采用NMS-II型合金熔体快
淬炉进行合金熔炼, 采用纯度 99.999%以上的高纯
Ar气进行保护, 为保证合金的成分均匀性, 反复熔
炼合金 4次以上, 获得合金母锭; 之后, 将母锭破
碎成小块, 取适量置于石英玻璃管内, 采用电磁感
应加热方法在高纯Ar气保护下熔化合金锭, 在一
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定的气压差下将熔体喷至高速旋转的Cu辊 (线速
度为 40—75 m/s)上进行急冷甩带, 获得厚度 20—
40 µm、宽度 0.5—2.0 mm的条带样品; 最后, 对于
非晶形成能力较高的合金, 采取电弧加热方式熔化
其母锭, 在一定的气压差下将合金熔体吸入水冷铜
模中, 获取直径大于1 mm的块体样品.

图 1 (a)对比了U(铀)基与Zr基非晶合金母锭、

(a) (b)

图 1 铀基与 Zr基合金母锭及非晶条带样品对照
Fig. 1. Contrast of U- and Zr-based master alloys and
amorphous ribbons.

条带样品照片, 可看出它们在样品形态上并无差
异. 图 1 (b)展示了铀基多元非晶合金的母锭形态,
可看到明亮的镜面效果, 显示出合金良好的流动形
态, 表明铀基非晶与常规非晶在制备方法上具有继
承与相通性.

2.2 成分体系

在获取合金样品后, 为了确认是否形成非晶
相, 采用X射线衍射仪 (XRD, Cu Kα)进行测试.
图 2 (a)给出了几种二元和三元体系中典型合金的
XRD结果, 图 2 (b)给出了UCo进行微合金化形成
U69.2Co30.8M1(其中M = Sn, Si, Be, Cu, Pd, Y,
Zr) 三元体系的XRD结果. 对于二元体系, 深化
了对U-Co, U-Fe, U-Cr几个已有体系的非晶形成
规律的认识; 对于三元体系, 发展出多个新型合金
体系, 包括首次报道铀基非晶的玻璃化转变现象
的U-Co-Al体系; 对于多元体系, 开发出了更高非
晶形成能力的合金, 包括过冷液相区超过 100 K的
U-Pd-Ni-Si合金体系. 这些不同体系的部分合金成
分列于表 2 .
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U69Co30Be1

U69Co30Si1

U69Co30Sn1

♦UCo phase
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(b)

2ϕ/(O) 2ϕ/(O)

图 2 铀基非晶合金的XRD结果 (a)典型二元与三元合金; (b) 微合金化获取的U69Co30M1合金

Fig. 2. XRD patterns of U-based amorphous alloys: (a) Typical binary and ternary alloys; (b) micro-alloyed
U69Co30M1 alloys.

表 2 铀基非晶合金的成分及其热力学参数

Table 2. The compositions and thermal parameters of U-based amorphous alloys.

合金成分 Tg/K Tx/K Tm/K TL/K Tx/TL Hc/J·g−1 Hm/J·g−1 参考文献

U60Fe40 564 993 1009 0.559 2.7 9.3 [22]

U66Fe34 563 991 1007 0.559 3.7 11.4 [22]

U69.2Fe30.8 563 992 1011 0.557 3.9 12.9 [22]

U73Fe27 558 992 1017 0.549 3.9 13.9 [22]

U75Fe25 556 992 1063 0.523 4.2 11.8 [22]

U78Fe22 553 992 1075 0.514 4.7 13.1 [22]
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表 2 铀基非晶合金的成分及其热力学参数 (续)
Table 2. The compositions and thermal parameters of U-based amorphous alloys (continued).

合金成分 Tg/K Tx/K Tm/K TL/K Tx/TL Hc/J·g−1 Hm/J·g−1 参考文献

U80Fe20 549 991 1082 0.507 5.0 13.2 [22]

U83.3Fe16.7 533 991 1092 0.488 5.3 12.6 [22]

U62.5Co37.5 544 1010 1057 0.515 7.9 — [27]

U65Co35 545 1010 1026 0.531 7.6 — [27]

U66.7Co33.3 550 1013 1028 0.535 8.5 — [27]

U69.2Co30.8 543 1010 1026 0.529 7.0 — [27]

U72Co28 541 1010 1068 0.507 6.2 — [27]

U78Co22 534 1010 1099 0.486 4.8 — [27]

U67Cr33 686 1140 1154 0.594 — — [28]

U69.2Cr30.8 699 1140 1154 0.606 — — [28]

U73Cr27 690 1141 1152 0.599 — — [28]

U75Cr25 680 1141 1154 0.589 — — [28]

U81Cr19 649 1141 1156 0.561 — — [28]

U68.2Fe30.8Sn1 564 989 1004 0.562 3.9 12.6 [22]

U66.2Fe30.8Sn3 568 989 1006 0.565 3.5 12.1 [22]

U64.2Fe30.8Sn5 548 573 988 1005 0.570 3.9 9.9 [22]

U72Fe27Sn1 559 990 1045 0.535 3.8 12.4 [22]

U70Fe27Sn3 563 989 1037 0.543 3.7 12.4 [22]

U68Fe27Sn5 544 568 988 1040 0.546 4.1 12.0 [22]

U82.3Fe16.7Sn1 541 988 1088 0.497 4.2 11.7 [22]

U80.3Fe16.7Sn3 555 1031 1087 0.511 4.9 12.6 [22]

U78.3Fe16.7Sn5 562 1025 1081 0.520 4.6 11.1 [22]

U69Co30Sn1 552 1013 1055 0.523 8.97 — [24]

U69Co30Si1 552 1012 1057 0.522 10.88 — [24]

U69Co30Be1 551 1011 1058 0.521 7.32 — [24]

U69Co30Cu1 548 1005 1051 0.521 7.87 — [24]

U69Co30Pd1 548 1000 1055 0.520 7.52 — [24]

U69Co30Y1 549 1012 1059 0.518 7.09 — [24]

U69Co30Zr1 550 997 1061 0.518 7.20 — [24]

U67.8Co30.2Al2 563 1007 1058 0.532 4.76 — [23]

U65.7Co29.3Al5 587 1006 1080 0.544 5.48 — [23]

U64Co28.5Al7.5 617 638 1056 1087 0.587 3.58 — [23]

U60.5Co27Al12.5 640 1056 1095 0.584 3.58 — [23]

U58.8Co26.2Al15 625 641 1057 1096 0.585 3.64 — [23]

U69.2Co29Al1.8 595 639 1055 1107 0.577 4.47 — [23]

U69.2Co25.8Al5 577 1008 1089 0.530 4.62 — [23]

U69.2Co20.8Al10 643 1055 1115 0.577 3.56 — [23]

U69.2Co18.3Al12.5 614 649 1105 1119 0.580 3.04 — [23]

U62.5Co35Al2.5 584 1007 1086 0.537 4.98 — [23]

U62.5Co30Al7.5 581 1008 1074 0.541 4.63 — [23]

U62.5Co25Al12.5 593 1005 1081 0.549 4.77 — [23]

U62.5Co20Al17.5 622 649 1105 1119 0.580 3.59 — [23]

U64Co34Al2 557 1005 1020 0.546 6.55 — [23]

U60Pd15Ni15Si10 656 718 1023 1199 — — — [26]
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2.2.1 二元体系: U-Co, U-Fe, U-Cr
对于U-Co体系 [27], 相图上的深共晶点为

U62.5Co37.5, 共晶相分别为UCo和U6Co. 围绕该
共晶点进行合金成分设计与样品制备, 发现了U-
Co非晶的形成规律: 在U含量> 83.3% (指原子百
分比, 下同)时超饱和α-U相是非晶竞争相, 在低U
含量 (50%—55%)成分处UCo相为竞争相, 这两个
成分区间内样品的相组成基本为单相; 在U含量为
62.5%—78%范围内, 非晶竞争相为UCo和U6Co
两相, 由于这 2相的成分偏离合金名义成分较大,
它们的形核和长大都需要组元原子的长程扩散, 合
金的晶化动力学相对困难, 从而有利于形成非晶,
实验结果表明最优的非晶成分点为U66.7Co33.3. 对
比UCo和U6Co这 2 种竞争相, 尽管后者形核的成
分条件更有利, 但该相的晶体结构非常复杂, 在形
核和长大过程中原子重排动力学相对缓慢. 另一方
面, 由于合金的成分靠近U6Co一侧, 合金中容易
形成与该相相关的密堆原子团簇, 排出更多过剩体
积, 从而反过来将可能有利于结构较简单、密堆度
较低的UCo相形核.

对于U-Fe体系 [22], 二元相图与U-Co系类似,
深共晶点为U66Fe34, 两侧的共晶合金相分别为
Fe2U和U6Fe. 在U含量为 60%—83.3%范围内设
计系列合金成分, 结果表明易于形成非晶的
成分区间位于共晶点的富U端, 其中U66Fe34与
U69.2Fe30.8两个合金更强, 与U-Co系一致, 这可能
与Fe与Co在元素周期表中近邻, 具有相同的原子
尺寸、非常相近的电子结构有关. 对U6Fe与Fe2U
两个共晶相进行结构剖析, 发现在U6Fe相存在以
Fe原子为心、配位数为10的U8Fe3团簇, 而在Fe2U
中存在以U原子为心、配位数为12的U7Fe6二十面
体团簇. 可以看出, U-Fe 体系非晶的较佳形成区域
靠近Fe2U一侧, 即U7Fe6团簇一侧. 这可能与二十
面体团簇的存在更利于形成非晶相有关.

对于U-Cr体系 [28], 共晶成分为U81Cr19, 与
U-Co, U-Fe体系存在着较大差异. 我们在靠近
Cr一侧设计了 5个U-Cr合金, 结果表明: 当铀含
量位于 69.2%—75%之间时, 合金得到了完全非
晶相; U67Cr33合金除了形成非晶相外, 在衍射
角 2φ ≈ 52°和 2φ = 56°处出现了 2个未知的弱
峰, 说明还有少量的晶体相存在; U81Cr19合金在
2φ ≈ 37°处的主衍射峰的峰形较差, 具有宽化特
征, 但比较尖锐, 意味着该合金形成了纳米晶结构.

在同样的制备条件下, 典型体系U-Co, U-Fe 都没
有得到单一的非晶相, 而U-Cr体系却实现了单一
非晶相的形成, 说明后者具有更强的非晶形成能
力, 但与其基于热力学、动力学和结构条件的预测
结果不一致, 呈现反常的非晶形成趋势.

2.2.2 三元体系: U-Co-M, U-Fe-Sn
为了提高二元体系的非晶形成能力, 通过

微合金化实验确定合金化添加元素. 为此, 针
对U-Co体系添加不同的M (M = Sn, Si, Be,
Cu, Pd, Y, Zr)元素进行微合金化研究. 系列
U69Co30M1合金的XRD结果见图 2 (b). 可以看
出, 除了 Sn微合金化使得UCo相消失外, 其他
都还有UCo相生成. 相比来看, 添加Si, Be, Cu
三种组元UCo相衍射峰没有增强的趋势, 但是
添加Pd, Y, Zr后则该相更加显著. 通过计算
可得到UCo相在U69Co30M1合金中的相对含量,
分别为: 0% (U69Co30Sn1), 4.5% (U69Co30Si1),
10.6% (U69Co30Be1), 11.5% (U69Co30Cu1),
15.8% (U69Co30Pd1), 16.0% (U69Co30Y1), 20.8%
(U69Co30Zr1). 由于U69.2Co30.8合金中的UCo相
含量约为 14.5%, 由此可见Pd, Y与Zr的加入促使
UCo相的形成, 不利于非晶形成, 而其他组元加入
都有一定的改善作用, 尤其是Sn.

参考Zr-Co-Al, Ce-Co-Al等非晶体系, 我们还
研究了U-Co-Al体系的非晶形成 [23]. 沿着U69.2

Co30.8Al, U69.2Co30.8U69.2Al30.8, U62.5Co37.5 U62.5

Al37.5三条成分线设计了 13个合金成分. 对于同
一条线上的合金, 提高Al含量 (最大至 17.5%)可
逐渐提升合金的非晶形成能力, 最终获取了 5个
具有完全非晶相的合金成分, 分别为U64Co28.5
Al7.5, U60.5Co27Al12.5, U58.8Co26.2Al15, U69.2Co29
Al1.8与U62.5Co20Al17.5. 在同样的制备条件下,
U69.2Co30.8 与U62.5Co37.5合金分别形成非晶
+UCo与非晶+UCo+U6Co, 将其相组成与U69.2

Co29Al1.8, U62.5Co20Al17.5合金相比, 可看出Al的
添加能够促进U-Co非晶合金形成.

对于U-Fe-Sn合金体系 [22], 往铀含量为
60%—83.3%范围内的合金少量添加Sn (0—5%)
进行了合金化尝试, 发现均能形成非晶相. 不
过U82.3Fe16.7Sn1合金样品中的非晶相较少, 主要
生成了底心正交结构的α-U同型相, 意味着添加
1 at.%的Sn 即可急剧抑制晶体相的形成. 当提高
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Sn含量至 3 at.%时, 晶体相的含量进一步降低, 在
U66.2Fe30.8Sn3与U70Fe27Sn3合金中未知晶体峰略

有残余, 而在U80.3Fe16.7Sn3合金中仍然残余了少

量α-U和未知峰. 继续提高Sn含量至 5 at.%时,
U64.2Fe30.8Sn5与U68Fe27Sn5基本完全形成了非晶

相, 得到纯非晶合金.

2.2.3 多元体系: U-Pd-Ni-Si, U-Ni-Al-Cu等
基于二元和三元铀基非晶的实验结果和科学

认识, 进一步开展了多种多元合金体系的开发. 在
U-Ni, U-Pd基础上进行多元化合金设计, 结果发现
多元化能进一步提升铀基非晶合金的形成能力, 获
取了大量具有单一非晶相的合金成分. 由于多元合
金化过程中引入了更多相的竞争关系, 合金的形核
难度更高, 从而促进了非晶形成能力的提升, 这与
非晶形成的 “井上三原则” [2]是一致的.

2.3 形成规律

为了解不同合金体系的形成能力与规律, 采用
差热分析方法 (DSC)测试了多个合金成分的晶化
与熔化曲线, 其中玻璃转变与晶化行为采用DSC-
8000型热分析仪测试, 熔化行为用STA-409CD型
量热仪测试. 为保证实验的准确性, 实验前采用
标样 In和Zn在高纯氮气流保护下分别进行了温度

和热流校准. 在 20 K/min 的加热速率进行测试,
获得系列非晶合金的玻璃转变温度 (Tg), 晶化温
度 (Tx)、熔化温度 (Tm)、液相线温度 (TL)与晶化焓
(Hc)、熔化焓 (Hm)等参数, 结果均列于表 2中.

对于二元体系而言, 可看出在相应的成分范围
内 (U含量为 60%—80%), 随着第二组元含量的增
加, Tx一般呈现减少趋势, Tm基本无变化, 而TL

升高. 以约化晶化温度 (Tx/TL)判据来衡量非晶形
成能力, 含65%—70% U的合金具有更好的非晶形
成能力, 如U66Fe34, U69.2Cr30.8, U66.7Co33.3, 它们
的成分比较接近. Miracle的原子密排原则指出最
佳非晶形成能力的合金应该具有密排结构, 因此
U-Fe, U-Co, U-Cr三个体系中最强非晶形成能力
的成分点接近应该归功于Fe, Co, Cr三种原子具有
相似的原子尺寸.

对于三元体系U-Co-Al体系的研究结果表明,
适当含量的Al可大幅提升该体系的非晶形成能力,
其系列成分的晶化行为与熔化行为曲线见图 3 (a)
和图 3 (b), 可看出几种合金成分具有玻璃转变行为
特征. 在U-Fe体系中, 分别以 1%, 3%和 5%的Sn
替代U获取了三组合金成分, 发现随着第三组元
Sn的加入, 替代适当比例的U使得非晶形成能力
得到显著提升, 也得到了具有玻璃转变温度的合金
成分 (见图 3 (c)).
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图 3 U-Co-Al (a), (b)与U-Fe-Sn(c), (d)体系非晶合金的晶化 ((a), (c))和 ((b), (d))熔化行为的DSC曲线 x指代

U的原子百分数, y指代Al或 Sn的原子百分数
Fig. 3. The DSC curves of the amorphous alloys in U-Co-Al (a), (b) and U-Fe-Sn (c), (d) systems: (a) and (c)
the crystallization curves; (b) and (d) the melting curves. x stands for the atomic percentage of U and y for
those of Al or Sn.
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图 4 不同体系典型铀基非晶合金的DSC结果 (a)玻璃转变与晶化曲线; (b)熔化曲线
Fig. 4. The DSC curves of the typical U-based amorphous alloys in different systems: (a) The curves of
glass transition and crystallization; (b) the curves of melting.

图 4对比了多种铀基非晶合金的晶化与熔化
曲线. 可以看出, 随着合金成分由二元向三元及多
元拓展, 合金的晶化温度向高温移动, 但熔化温度
向低温移动, 根据Tx/TL 判据可知多元化能够有效

提升铀基非晶合金的形成能力. 值得注意的是, 如
表 2所列, Sn的加入对UFe系非晶的晶化温度提高
仅几K或十几K, 但是Al的加入对UCo系非晶的
晶化温度提高可达近百K,这说明Al在铀基非晶合
金中的合金化效果更佳, 这种现象在常规非晶体系
中也存在, 如CuZr体系中加入Al可大幅提升非晶
形成能力. 另外, 从熔化曲线中可以看出, 大部分
合金的多元化会降低熔体的熔点, 但是Al的添加
使得UCo合金的熔点增加, 这可能与Al的类共价
键效应相关.

2.4 晶化特性

非晶合金是亚稳态材料, 当其加热至一定温度
会变得很不稳定并向稳定的晶态转变, 使得结构与
性能均会发生很大的变化 [5,6,29−32]. 作为一类特殊
的玻璃形成体系, 铀基非晶的晶化转变行为研究极
少, 主要是因为早期合金的非晶形成能力和热稳定
性都较差. 在上述的多个新型铀基非晶合金体系
中, 部分铀基非晶的形成能力得到了大幅提高, 并
获得了多个具有玻璃转变特征的合金, 这为研究和
理解这类非晶材料的晶化特性提供了可能. 为此,
我们针对典型合金U64Co28.5Al7.5采用非等温晶化
测试方法 [33]进行研究, 升温速率采用 10, 20, 40,

80和160 K/min.
图 5 (a)为该非晶合金在不同升温速率下的

DSC曲线. 可看出, 随着升温速率的增加, Tg, Tx

和晶化峰值温度 (Tp)均向高温区移动, 其中玻璃转
变点随升温速率的增加也愈加显著. 该现象意味着
铀基非晶合金与常规非晶合金体系一样, 其玻璃转
变和晶化过程具有明显的动力学特征. 对这种动力
学行为, 可以采取Kissinger方程进行描述 [34], 即

ln
(
T 2

θ

)
=

Ec
RT

+ ln
(

Ec
k0R

)
, (1)

其中 θ为升温速率, Ec为激活能, R为气体常数

(8.31 kJ/mol), k0为描述特定过程中原子运动能

力的频率因子. 根据方程 (1), 获取合金在不同升
温速率下的玻璃转变温度、晶化温度, 就可计算
获得这两种过程发生所需的激活能. 图 5 (b)为该
合金三个不同特征温度Tg, Tx和Tp的 ln(T 2/θ)与
1000/T之间的关系图, 采用 (1)式进行拟合可以获
取它们对应的激活能Eg约为 338 kJ/mol, Ex约为

234 kJ/mol和Ep约为228 kJ/mol. 该合金的Eg值

比常规体系, 如Pd40Ni10Cu30P20 (228 kJ/mol) [35]

和Cu46Zr45Al7Y2 (304 kJ/mol) [36]都要高,意味着
在过冷液相区中铀基非晶合金的原子重排和扩散

行为所需的激活能更高. 该合金的k0值为Tg点对

应1.52×1027/s, Tx点对应3.38×1017/s, Tp点对应

5.75 × 1016/s. 对比常规Co基、Cu基和Ti基非晶
合金, 铀基非晶合金的k0值更小, 反映出其具有更
加惰性的原子运动能力, 这可能与铀元素较大的原
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图 5 U64Co28.5Al7.5非晶合金的热力学和动力学参数 (a)不同升温速率的DSC曲线图; (b)采用Kissinger方法计算玻
璃转变和晶化过程的激活能; (c) Kissinger和Ozawa方法计算晶化激活能对比; (d) 外延法确定Kauzmann温度
Fig. 5. Thermodynamic and kinetic characteristic parameters of U64Co28.5Al7.5 amorphous alloy: (a) DSC curves
of U64Co28.5Al7.5 amorphous alloy at different heating rate, the arrows indicate the glass transition temperature
Tg, crystallization temperature Tx and peak of crystallization temperature Tp; (b) Kissinger plots to calculate the
activation energies relative to Tg, Tx and Tp, respectively, the fragility m can be deduced from these values; (c) com-
parison of the Kissinger and Ozawa plot to calculate the activation energies of crystallization peak; (d) extrapolation
of Tg, Tx and Tp at different heating rate to obtain Kauzmann temperature TK.

子尺寸与原子质量相关. 为了进一步确认激活能
结果, 采用另一种广泛应用的Ozawa方法进行分
析 [37], 其方程式如下:

ln(θ) = −1.0516
Ec
RT

+ C, (2)

其中C为常数. 如图 5 (c)所示, 根据Ozawa方法获
取的Ep值为 226.8 kJ/mol, 与Kissinger方法获取
的227.6 kJ/mol基本一致, 这也意味着两种方法处
理玻璃转变与晶化的动力学行为都是可靠的.

根据Angell的观点 [38,39], 非晶或者玻璃材料
可以分为两大类, 分别为强玻璃和脆玻璃体系, 主
要的依据是其提出的玻璃的 “脆度”概念. 脆度的
定义如下:

m =
d log η(T )
d(Tg/T )

∣∣∣∣T = Tg, (3)

其中η(T )为黏度, 表示为

η(T ) = η0 exp
(

Ec
kBT

)
, (4)

式中kB为玻尔兹曼常数, 从而推导出

m =
Eg

ln(10RTg)
. (5)

由获取的激活能和玻璃转变温度数据进一步采用

(5)式可以获取该合金的脆度值m = 28, 该值比常
规体系Ce基非晶合金的m值稍低 [40]. 根据Angell
的理论, m值越小, 该玻璃形成液体越强, m值越

大, 该玻璃形成液体越弱. 一般而言, 高分子材料
具有较大的m值而氧化物玻璃具有较小的m值,
而非晶合金介于两者之间 (一般在 25—80) [41]. 对
于具有明显Tg的UCoAl合金, 根据得到的玻璃转
变激活能以及玻璃转变温度, 可以计算获得其脆度
m = 29. 由此可见, U基非晶在非晶合金中属于较
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强的玻璃形成液体. 根据之前的研究发现, 由于锕
系元素中的 5f电子相互作用, 锕系元素在液相区具
有相对高的黏度, 因此随着温度的降低, 黏度对温
度的依赖性没有常规体系敏感, 从而导致具有较小
的m值, 这与具有 4f电子的Ce基强玻璃体系的缘
由一致.

通过不同升温速率下合金的玻璃转变温度与

晶化温度外延, 在更低温度下会产生一个交点, 一
般称之为Kauzmann温度 (TK), 该温度表示在非常
慢的降温速率下如果过冷液体能够保持不发生玻

璃转变, 此时的熵会与对应温度下晶体的熵一样,
显然这个行为是不可能发生的. 该温度也被称之为
理想玻璃转变温度, 对于U64Co28.5Al7.5合金而言,
由图 5 (d)可得到其TK = 580 K, 比相应的Tg值低

50 K左右. 对于常规体系而言, TK值会比Tg 值低

100 K甚至更多, 铀基非晶合金的这种现象可能与
铀原子的扩散惰性导致其熵变更快有关.

为了能够更加清晰地认识晶化的演化行为, 需
要进一步分析该过程中热力学与动力学参数随晶

化体积分数的变化. 图 6 (a)为不同升温速率下整
个晶化过程的晶化曲线, 由此可以计算得到该合金
的晶化体积分数x随温度的变化关系 [31,36]:

x =

∫ T

T0

(
dHc
dT

)
dT∫ T∞

T0

(
dHc
dT

)
dT

=
H(T )

H∞
, (6)

公式中T0和T∞分别为晶化起始和结束温度,
dHc/dT为比热容, H(T ) 和H∞ 即DSC曲线下
面所包围的面积. 从图 6 (b)中可看出, 不同升温速
率下晶化体积分数随温度的变化均呈现类正弦函

数的一致行为特性, 这与常规非晶体系中相同. 一
般情况下, Ec 代表非晶在整个晶化过程中的平均

激活能. 为了进一步揭示晶化过程中的形核与生
长行为, 需要了解不同晶化体积分数x条件下局域

晶化激活能的演化过程. 因此, 采取以上两种方法
即Kissinger和Ozawa方法分别进行了计算, 对应
的方程式如下:

ln
(
T (x)2

θ

)
=

Ec(x)

RT (x)
+ ln

(
Ec(x)

k0R

)
, (7)

ln(θ) = −1.0516
Ec(x)

RT (x)
+ C, (8)

其中T (x)和Ec(x)分别为晶化体积分数x时对应

的温度与激活能. 图 6 (c) 是x的间隔为 0.1时
Ozawa方程中 ln(θ)-1000/T的关系图, Ec(x)的值
可以由图中对应的斜率计算, 由此可以计算获取
x从 0到 1整个过程中Ec(x)的演化 (图 6 (d)). 从
图 6 (d)中可看出, Kissinger和Ozawa方法计算获
得的演化趋势基本一致, 当x < 0.1时, 局域晶化
激活能由 245 kJ/mol快速降低至 228 kJ/mol, 当
0.1 < x < 0.6 时, 其由 228 kJ/mol缓慢减少至
218 kJ/mol, 当x > 0.6时, 再次由 218较快地降至
最终的200 kJ/mol.

为了进一步说明该非晶合金晶化过程中形

核与生长之间的关系, 通常利用形核生长模型即
Johnson-Mehl-Avraami-Kolmogoror方程对其进行
分析 [42], 该方程将晶化体积分数x与时间 t之间建

立如下关联:

x(t) = 1− exp[−(Kt)n], (9)

其中n为Avrami指数, 可描述形核与生长之间的
竞争关系; K为晶化速率, 满足下式:

K = K0 exp[−Ec/(RT )], (10)

其中K0为常数. 由于n值会随着晶化的发生不断

变化, 为了能够更加精确地描述整个晶化过程的形
核与生长之间的竞争关系, 研究者提出了类似局域
激活能的另一个参数, 即局域Avrami 指数 [43], 定
义如下:

n(x) = − R

Ec

∂ ln[− ln(1− x)]

∂(1/T )
. (11)

对于铀基非晶合金, 图 6 (e)为 ln(− ln(1 − x))-
1000/T 关系图, 由此利用以上公式可计算局域
Avrami指数n(x), 进一步可以获得n(x)随晶化体
积分数的演化关系如图 6 (f)所示. 可看出, 随着
晶化的不断进行, n值不断减少. 根据扩散主导的
生长理论, n值根据大小可以分为以下几种类型:
n = 1.5意味着只有晶核生长过程; 1.5 < n < 2.5
意味着晶化以减小的形核率生长; n = 2.5 意味着
晶化以恒定的形核率生长; n > 2.5意味着以增大
的形核率生长. 由此可见, 铀基非晶的初始晶化过
程以形核为主, 只有当x > 0.8之后形核率才开始
降低, 在x接近 1, 即晶化将要完成时形核率才趋于
0, 这也表明铀基非晶合金的晶化过程基本上是形
核主导的.
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图 6 U64Co28.5Al7.5非晶合金的晶化演化过程 (a) 不同升温速率晶化过程的DSC曲线图; (b)不同升温速率下晶化
体积分数随温度的变化; (c) 用于计算局域晶化激活能的− ln θ-1000/T 关系图; (d)晶化激活能随晶化体积分数的演化图;
(e) 用于计算局域Avrami指数的 ln(− ln(1− x))-1000/T 关系图; (f) 局域Avrami 指数随晶化体积分数的演化图
Fig. 6. Evolution of crystallization process in U64Co28.5Al7.5 amorphous alloy: (a) DSC curves of the wholly
crystallization process at different heating rate; (b) the relation between crystallization fraction x and temperature
T ; (c) the plots of ln(θ) versus 1000/T at x ranging from 0 to 1 at the interval of 0.1; (d) the evolution of crystallization
activation energy with x from the Ozawa and Kissinger calculations; (e) plots of ln(− ln(1 − x)) against 1000/T;
(f) the dependence of n(x) on x.

3 新型铀基非晶的结构与性能

3.1 微观结构

为了进一步确认非晶结构, 利用球差矫正透射
电镜对U基非晶进行观测, 图 7给出了相应的原子

高分辨像, 可看出其原子结构整体呈现出无序排列
的典型非晶结构特征, 其中插图的衍射谱呈现弥
散光晕的非晶结构特征, 这些结构特性与常规非
晶合金体系也是一致的. 根据插图中的光晕半径
可推算出该体系的原子平均间距 (d), 得到的结果
为d = 2.7 Å. 按照体系中各类原子的半径分别为
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r0(U) = 1.56 Å, r0(Fe) = 1.27 Å, r0(Al) = 1.24 Å,
根据成分的加权平均可估算体系中的平均原子

半径在 2.8 Å左右, 与X射线衍射谱计算结果基本
一致.

现有的研究表明非晶合金中具有短程序特征,
而且已经从实验上证实了其中存在着有序度较高

的团簇结构, 这些团簇结构被认为是非晶冻结过程
中通过继承或遗传高温熔体中的局域结构获取的.
对于二元合金体系而言, 一般其非晶形成区间位于
相图中的共晶点附近, 通常在该共晶点两侧会存在
两个竞争相. 因此, 为了认识铀基非晶合金的结构
遗传性, 对U-Co/Fe二元合金开展了不同冷却速率
的甩带实验, 用于判断竞争相中的初生相, 从而明
确其结构遗传性的起源. 根据近期的实验结果表
明, 不断降低合金的冷速, U-Co/Fe均从初始的非
晶结构逐步向晶体结构转变, 通过标定发现初生的
晶体结构为U6Co/U6Fe相. 通过团簇结构解析得
知该团簇具有更好的密堆性与孤立性, 这与已有研
究中的团簇成分设计 [44]的思想一致, 目前有关团
簇结构与形成能力之间关联的研究工作尚在进一

步开展中.

5.0 nm

5.0 nm-1

图 7 典型铀基非晶合金的原子高分辨图及衍射晕 (插图),
其均匀无序结构及弥散的衍射晕证实了该合金的非晶本质

Fig. 7. High resolution transition electron microscopy
image and selected area electron diffraction pattern (the
inset) taken from a typical U-based alloy. The mazelike
pattern and the diffused diffraction ring corroborate the
amorphous nature of the alloy.

3.2 纳米力学

对于铀基非晶合金, 早期研究极少关注其力学
性能, 所以目前对这类材料的力学性能基本不了
解. 我们获得的铀基非晶合金为认识这方面的性能
提供了可能, 不过我们的样品基本都是条带, 不利

于宏观力学测试, 因而采用纳米压痕仪器对铀基非
晶的微纳米力学特点进行了研究 [23].

用于实验的合金体系为稳定的U-Co-Al三元
体系, 样品的标准尺寸为宽 2 mm、厚 20—40 µm,
纳米压痕测试时采用自由流动面, 即熔体甩带时未
直接与铜辊接触的表面, 由于其在冷却过程中未受
铜棍表面形态的影响, 具有更好的表面平整度和均
匀度. 在实验进行之前先将样品黏于平整洁净的
金属样品台面上, 而后使用丙酮对表面进行清洁处
理, 最后置于纳米压痕仪的样品台上. 实验采用的
是纳米压痕Hysitron TI 950系统, 该仪器具有超
快的数据获取速率 30000/s, 超高的位移和载荷分
辨率分别为 1 nm 和1 µN. 采取常规纳米压痕加载
函数测试模量硬度, 即加载 -保载 -卸载 (5-5-5 s)模
式, 每次测试完成后由卸载段曲线根据Hertzian理
论可以获取相应的模量和硬度值. 采取循环加载
函数测试模量和硬度随压入深度的变化, 每个卸
载阶段只卸除50%的加载段载荷, 根据每个卸载段
曲线可以获得该压入深度下样品的模量和硬度值.
对同一样品采取多次测量以求平均值, 保证测试
结果的可靠性; 常规加载最大载荷为 2000 mN,
循环模式的最大载荷为 3000 mN, 循环次数
为15次.

图 8 (a)是U60.5Co27Al12.5同一样品在不同位
置进行三次测试的载荷 -深度 (P -h)曲线, 内部插图
为加载过程的载荷 -时间示意图, 可看出三次测试
的结果具有较好的重复性, 根据卸载曲线可获取模
量为 (88.5±1.5) GPa、硬度为 (5.1±0.2) GPa,误差
分别为 1.7%和 3.9%. 基于此方法, 可以测试获得
所有其他成分的模量和硬度值. 图 8 (b) 是U 含量
不变、Al含量改变的两个合金系列, 分别为U-62.5
和U-69.2系列, 从中可看出随着Al含量的增加, 两
个系列的模量均明显升高, 而U含量较多的U-69.2
系列模量整体低于U-62.5系列, 即对于U-Co-Al体
系而言, U和Al含量对于非晶合金的模量有趋势
性的调制作用. 图 8 (c)为U58.8Co26.2Al15在循环
加载 15次下获得的载荷 -深度曲线, 可看出在循环
加载的条件下, 合金形变过程连续稳定, 数据获
取可靠, 内部插图为该过程的载荷 -时间示意图.
图 8 (d)是根据循环加载曲线计算获取的不同压入
深度下合金的模量和硬度的变化曲线, 可看出存
在两个区间. 当压入深度小于 20 nm时, 合金的模
量和硬度呈现上升趋势, 即存在明显的表面尺寸
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效应; 而当压入深度大于 20 nm时, 模量和硬度趋
于稳定值, 分别在 87 GPa和 4.9 GPa附近小幅波
动. 这种现象在其他材料中也有出现, 主要原因是
当压入深度较浅时, 纳米压痕压头的尺寸效应引
起. 基于以上结果, 可知对于U-Co-Al三元非晶合
金体系而言, 其力学性能参数模量和硬度值分别在
85 GPa和 5 GPa左右. 对比常规晶态铀合金, 如

U-6 wt.% Nb (模量为 51 GPa, 硬度为 2 GPa)和
U-10 wt.%Mo (硬度为3 GPa), 铀基非晶合金能够
实现更大的硬度和模量.

对于常规非晶合金体系, 现有的研究表明其杨
氏模量 (E)和强度 (σf)以及维氏硬度 (HV)均有很
好的线性关系: E/σf = 50, HV = E/20. 根据本研
究的结果, 对于三元 U-Co-Al 非晶合金而言, E 约
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图 8 铀基非晶合金的纳米力学性能 (a)常规加载条件下的载荷 - 深度曲线 (插图为载荷 -时间曲线); (b) U69.2和U62.5

体系中模量和硬度随Al含量的变化; (c) 循环加载条件下的载荷 -深度曲线 (插图为载荷 -时间曲线); (d) U58.8Co26.2Al15
非晶合金的模量和硬度随压入深度的变化; (e)常规非晶合金体系和铀基非晶合金的实验模量和计算模量之间的对比图
Fig. 8. Mechanical properties of U-based amorphous alloys from nanoindentation testing: (a) Three load-depth
curves of typical nanoindentation testing for the U58.8Co26.2Al15 glass; (b) the dependence of reduced Young’s
modulus (Er) on Al content for U69.2- and U62.5-series glasses; (c) the load-depth curve of 15 cycles loading for
U58.8Co26.2Al15 glass; (d) Er and hardness (H) as a function of penetration depth for the same glass; (e) comparison
between the calculated (Ecal) and experimental elastic modulus (EMG) of various types of metallic glasses.
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为 85 GPa, HV约为 5 GPa, E/HV约为 17基本符
合以前研究成果 [45]. 由此可估算出U-Co-Al非晶
合金的强度为 1.7 GPa. 由此可见, 铀基非晶合金
相较于传统晶态合金而言, 具有更加优异的力学性
能 [46]. 在常规非晶合金体系中, 其模量一般符合
“混合原则” [45], 即非晶的模量可由组元元素的模
量加权计算获得, 常用的计算公式如下:

M−1 =
∑

(fi/Mi), (12)

其中 fi为组元的原子百分比含量, Mi为组元元素

的模量值. 对于常规非晶而言, 大部分体系都能够
较好地符合该关系, 为得到预期模量的非晶合金,
在进行成分设计时都是利用该关系进行初步评估.
对于U-Co-Al三元非晶合金体系而言, 使用组元元
素的标准模量U约208 GPa, Co约209 GPa, Al约
70 GP, 采取关系式 (12)进行理论计算时, 发现理
论值与实验值之间存在非常大的偏离; 同时, 当Al
含量增加时, 理论计算得到的体系模量会降低, 而
在实际测量时, Al 含量的增加会引起体系模量的
升高, 这与常规非晶合金的模量法则之间存在明显
的偏离现象. 这种偏离行为的原因可能是: 一方面
从原子半径来看, U约 1.56 Å, Co约 1.25 Å, Al约
1.43 Å, 其中Al原子的半径介于U和Co之间, Al
原子的增加有利于非晶形成过程中原子的重排, 以
使得系统中原子排列更为致密; 另外一方面从混合
焓来看, U-Al, Co-Al和U-Co分别为−30,−19 和
−23 kJ/mol, 可见U-Al更容易结合, 体系中U-Al
总含量的增加也更有利于体系的稳定. 从这两方面
来看Al含量的增大均对体系模量和硬度的增加有
所贡献.

近期的研究表明, 非晶合金能够继承溶剂原子
的弹性性质 [47,48], 而弹性性质本质上取决于其中
的电子结构. 由此可见, 铀原子的 5f电子在决定铀
基非晶合金的弹性模量上有着非常关键的作用. 一
旦体系中铀原子的 5f电子与铝和钴元素的p, d电
子之间产生杂化效应, 会使得铀原子的电子更加
去局域化, 由此引起铀原子之间的相互作用被弱
化 [12]. 另一方面, 已有研究表明, 原子质量的差异
会引起体系中轻原子更快的扩散行为 [49], 这种扩
散会引起体系中更大的局域非均匀性, 使得基体中
具有更多的类液区, 弱化了原子之间的相互作用.
因此可以推测, 铀基非晶的模量偏离常规 “混合原
则”的行为可能由铀原子之间弱化的原子相互作用
以及体系中较多的类液区共同造成 [50].

3.3 电化学性能

图 9 (a)对比了U69.2Co30.8, U64Co28.5Al7.5,
U64Co34Al2, U-Pd-Ni-Si 等非晶合金与U-Pd-Ni-
Si, U-5.5 wt%Nb、贫U等晶态材料在NaCl溶液
中的电极化曲线. 测试获取的腐蚀电位 (Ecorr)与
电流密度 (icorr)见表 3 . 可见, 铀基非晶合金具
有比U-Nb合金与纯U更高的腐蚀电位. 它们的
icorr值分别为 71.7, 20.5, 49.9, 77, 7877, 141.1和
415.5 nA/cm2, 可见铀基非晶的腐蚀电流密度较贫
铀金属降低了一个数量级. 由图 9 (b)可看出, 除
U-Pd-Ni-Si晶态合金外, 其他合金的Ecorr和 icorr

之间基本为反比关系, 根据Stern-Geary 方程可以
计算获得材料的极化电阻 [51]

Rp = ba · bc/[2.3(ba + bc)icorr], (13)

表 3 铀及其晶态与非晶态合金的电化学腐蚀数据

Table 3. Electrochemical data for uranium and its crystalline and amorphous alloys.

Structure Composition Ecorr/mV icorr/nA·cm−2 Rp/kΩ·cm−2

Crystalline

Pure uranium −562 415.5 13.2

U-5.5 wt.%Nb −430 141.1 30.6

U60Pd15Ni15Si10 −520 7877 0.457

Amorphous

U69.2Co30.8 −52 71.7 136.9

U64Co28.5Al7.5 −147 20.5 167.6

U64Co34Al2 −90 49.9 76.8

U60Pd15Ni15Si10 −142 77 190
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其中Rp为极化电阻, ba和 bc为阳极和阴极Tafel线
的斜率. 显然, 由该图可以看出, 铀基非晶合金分
别为: 136.9 kΩ/cm2 (U69.2Co30.8), 167.6 kΩ/cm2

(U64Co28.5Al7.5), 76.8 kΩ/cm2 (U64Co34Al2),
190 kΩ/cm2 (U-Pd-Ni-Si), 远高于U-Nb合金
(30.6 kΩ/cm2与纯U金属 (13.2 kΩ/cm2)的数值.
综合来看, 铀基非晶合金在室温条件下具有远优于
晶态铀合金材料的耐蚀性能.
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图 9 几种非晶态与晶态铀合金的耐蚀性对比 (a)极化
曲线; (b) 腐蚀电流密度与极化电位
Fig. 9. (a) The potentiodynamic polarization curves
and (b) the current density (icorr) versus polarization
potential (Ecorr) plot of the several U-based amor-
phous alloys and crystalline uranium alloys.

铀基非晶材料优异的耐腐蚀性能主要得益于

其热力学与动力学优势 [52,53]. 在热力学方面, 为
了提高铀基非晶合金的形成能力, 添加了其他高电
位金属元素, 如Co, Ni, Al等, 这些高电位金属的
加入提高了合金整体的腐蚀电位, 同时, 非晶合金
的结构和成分表现出的各向同性, 使得腐蚀更加均
匀、表面的钝化层更加均匀致密, 从而表现出更高
的腐蚀电位. 在动力学方面, 铀及铀合金中有较多
的夹杂, 形成非晶后, 大块的夹杂固溶到合金中, 减

少了腐蚀形核点和优先腐蚀区域, 从而大大降低了
腐蚀电流密度, 提高了极化电阻, 同时表面形成的
均匀钝化层减缓了腐蚀速率, 起到了同样的效果.

4 结论与展望

作为特殊非晶材料, 铀基非晶合金至今已得到
一定的发展, 但研究深度和广度还非常有限. 通过
对近几年来的研究进展进行分析总结, 得到以下
结论:

1) 基于共晶法则、结构密堆模型等设计方法,
建立了多个新型铀基非晶合金体系, 其中的代表性
合金显现出较高的非晶形成能力, 部分合金的约化
玻璃化温度接近常规的大块非晶;

2)通过研究二元 (U-Fe/U-Co/U-Cr)、三元 (U-
Co-Al/U-Fe-Sn)及多元合金体系的非晶形成规律,
揭示出铀基合金的非晶形成能力与其局域团簇结

构、电子浓度、混合焓、合金组元的电负性与原子尺

寸等物理参数之间的关联;
3)铀基非晶合金属于一类强玻璃形成体系, 这

意味着此类非晶的临界尺寸有进一步提升的空间,
有望制备出块体非晶样品, 这类非晶的晶化激活能
较高, 晶化过程主要受形核主导;

4)铀基非晶材料显示出优良的力学性能和耐
蚀特性, 强度和硬度指标大大超过常规的晶态铀合
金, 耐蚀性能也显著优于后者, 这归功于其无序的
非晶结构特性.

以上研究工作具有一定的基础科学意义, 也为
铀基非晶合金在核工业领域内的未来应用奠定了

基础.
首先, 新型铀基非晶合金的出现增加了非晶家

族的成员, 使得非晶合金真正涵盖整个元素周期表
中所有类型的金属元素. 铀作为典型的锕系元素,
具有5f电子与重原子特性, 因而通过铀基非晶材料
研究, 可进一步探索非晶形成过程中的电子结构作
用与元素效应, 深化对非晶形成机制与非晶转变等
基础物理科学问题的认识, 丰富非晶材料的物理
内涵.

其次, 现有的研究中已发现铀基非晶合金的一
些独特性质, 如低的脆性系数、反常的模量. 这些结
果对于未来进一步理解非晶材料的脆性起源、脆性

系数与非晶形成能力之间的关联以及锕系元素在

高温条件下的物理性质提供了线索.
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再次, 铀具有高的化学活性特点, 这导致核工
业领域应用的晶态铀合金材料不可避免地存在易

于腐蚀的缺点. 若将铀基非晶合金取代部分实际使
用的铀合金材料, 则能够大大改善核工业领域中铀
材料的耐蚀性能, 从而提升核产品的使用寿命, 提
高产品的经济性.

最后, 随着核能技术的不断发展, 我国面临的
一个严峻挑战是大量核废料的处理问题. 由于非晶
材料的耐辐照与高的结构稳定性特点, 美国核工业
界已采用玻璃对高放核废料进行固化处理 [54]. 鉴
于此, 对于国内的含铀废料, 通过合金化方法形成
含铀非晶合金, 有望提高这种核废料的固化效果,
减少它们对环境的污染危害. 因此, 非晶化技术为
铀废料固化提供了新的技术方向, 有助于推动核废
料大规模固化的应用发展.
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Abstract

Uranium-based amorphous alloys are a unique family of amorphous materials, which have so far been less studied
due to the high chemical activity and radioactivity of uranium metal. In this paper, we review the compositions,
preparations and thermal stability characteristics of U-based amorphous alloys obtained in the early experimental studies,
and summarizes our recent results of the preparations and material properties of stable U-based amorphous alloys. The
latest progress in our study of U-based amorphous alloys is presented in the three aspects. Firstly, the preparation
methods, alloy systems and compositions, formation and crystallization behaviors of the new U-based amorphous alloys,
along with the preliminary mechanisms for their formation and structure stabilization are reviewed. A number of new
uranium-based amorphous alloy systems have been established based on eutectic law and structural packing model.
These alloys show high ability to form glass, and the reduction of glass transition temperatures of some alloys to those
of conventional amorphous alloys. The formation rules of binary (U-Fe/U-Co/U-Cr), ternary (U-Co-Al/U-Fe-Sn) and
multicomponent alloy system have been investigated. It was found that the ability to form glass is strongly related
to some physical parameters such as the local cluster structure, the electron concentration, the enthalpy of mixing,
the electronegativity of the alloy component as well as the atomic size. The fragilities of U-based amorphous alloys
indicate that they belong to a class of strong glass forming system, which means that the critical dimensions of such
amorphous alloys can be further enhanced, and bulk amorphous samples are expected to be prepared. The crystallization
activation of this kind of amorphous alloy is higher, and the crystallization process is dominated by nucleation. Then,
the microstructures especially the first high-resolution electron microscopic results of the unique amorphous materials
are reviewed. Finally, the micro-mechanical and anti-corrosion properties are reported in great detail. It is found that U-
based amorphous materials show excellent mechanical properties and corrosion resistance, and the strength and hardness
are much higher than those of conventional crystalline uranium alloys, and the corrosion resistance is also superior to
the latter, which may be caused by its disorderly amorphous structural characteristics. Amorphous alloys have been
the subject of intense fundamental and application research in recent years. Stable U-based amorphous alloys appear to
cover all physical phenomena displayed by amorphous alloys. The discovery of outstanding properties in these new alloys
therefore would stimulate both the fundamental studies including structure, electronic, glass transition, crystallization,
etc., and the application-orientated studies of the thermal stability, mechanical and corrosion properties.
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