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摘　要　利用场离子显微镜 - 原子探针 ,透射电镜及高分辨电镜研究了非晶合金 Fe - 7Zr - 3B中α- Fe相的结晶过程 ,结果表

明 ,α- Fe相是以形核 - 生长方式结晶的. 在制备态非晶样品中观察到了中程有序畴 ,结晶前 ,中程有序畴得到进一步发展 ; 在

α- Fe相的形核生长阶段 ,观察到 Zr原子在α- Fe相/非晶相的界面上富集 ,说明α- Fe晶粒的生长是由 Zr原子的扩散所控制

的.
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ABSTRACT　The crystallization process ofα - Fe nanocrystalline was studied by atom probe field mi2
croscopy , t ransmission electron microscopy and high resolution electron microscopy. It was found that the
primary crystallization ofα- Fe phase proceeded through nucleation and growth. Medium - range ordering
domains were observed in the as - quenched amorphous specimen and developed further before the onset of
crystallization reaction. In the nucleation and growth stage , the enrichment of Zr atoms at the interface of
α- Fe/ amorphous matrix was observed ,which suggests that the growth ofα- Fe grain was controlled by
the diffusion of Zr atoms.
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　　1988年 , Yoshizawa和Oguma等人[1 ,2]首次研制出纳米

晶软磁合金 Fe - Si - B - Nb - Cu ,其典型成分为 Fe73. 5Si13. 5

B9Nb3Cu1 ,称为 FINEMET. 其制备方法是将“急冷喷铸”的

母相非晶合金在结晶化温度附近退火一定时间 ,其微结构

为晶粒尺寸约 10 nm的α- Fe (Si)相弥散地分布在非晶相

的基体上. 在这样的微结构下 ,其磁导率高达 10×104 (在1

kHz时) ,饱和磁化强度为1. 24 T. 随后 ,利用同样方法 ,相

继制备出一系列纳米晶软磁合金[3 - 7] ,其中 , Fe - Zr - B合
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金[4]的磁导率在 1 kHz时达 2 ×104 , 饱和磁化强度高达

115 T.其微结构为在非晶基体上弥散分布着纳米级尺寸的

α- Fe颗粒.α- Fe相中极低的溶质元素含量是使其饱和磁

化强度高于 FINEMET的原因.

一般非晶合金结晶后的晶粒为粗大晶粒 ,因此 ,Fe - Si

- B - Nb - Cu非晶合金的结晶化机理引起了材料学家的极

大关注 ,探明非晶合金的纳米结晶化机制对纳米晶合金的

发展具有重要意义. 关于 FINEMET结晶化机理已经做了

大量的研究工作[2 , 8 - 12] ,结果表明 , Cu原子在结晶过程之

前形成团簇[9 , 10] ,从而引起结晶形核密度的增大. 在结晶

过程中 ,扩散很慢的 Nb 原子从α - Fe (Si) 相中被排

出[11 , 12] ,有效阻止了α- Fe (Si)晶粒的长大.因此 ,Cu和
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Nb是 FINEMET形成纳米晶微结构所必不可少的两个因

素. 然而 ,由 Suzuki等人发展的 Fe - Zr - B合金 ,不需要

加入Cu元素 ,就可通过结晶化获得纳米晶微结构. 差热分

析和X射线衍射分析结果[13]指出 ,非晶合金 Fe - Zr - B的

结晶过程经历两个阶段 :非晶→α- Fe + 非晶→α- Fe +

Fe2Zr + Fe3Zr. 然而 ,到目前为止 , Fe - Zr - B合金中纳米

晶微结构的形成原因还不清楚. Kim等人[14]指出 Fe - Zr -

B在结晶转变之前 ,有类似 spinodal的相分离过程发生 ,认

为这是 Fe - Zr - B结晶后形成纳米晶微结构的主要原因.

然而 ,在他们的透射电镜观察中 ,调幅结构的波长 (约 50

nm) 远大于纳米晶微结构中α- Fe晶粒的尺寸(约 16nm) .

因此 ,除了结晶反应之前相分离过程的存在与否有待于进

一步的实验验证外 ,对于 Fe - Zr - B非晶合金结晶过程仍

需深入研究.本工作利用场离子显微镜 - 原子探针和透射

电镜研究了 Fe - 7Zr - 3B的初晶型结晶过程中溶质元素的

分布行为及对应的结构变化 ,并在此基础上讨论了 Fe - Zr

- B中纳米晶的形成原因.

1　实验方法

本研究所用 Fe - 7Zr - 3B非晶合金的制备 :先在真空

电弧炉中制得母合金 ,然后在 4×10 - 3 Pa的真空中进行单

辊“急冷喷铸”(冷却速度为 105℃/ s) ,得到厚约 20μm的带

状试样. 制备态试样的化学分析结果(原子分数 , %)为 :Fe

90. 8 , Zr 6. 24 , B 3. 01 ,合金元素含量与设计成分基本符

合. 将制备态非晶试样封入真空为 1. 3×10 - 3 Pa的石英管

中 ,进行热处理.为了得到处于初晶结晶过程中不同阶段

的样品 , 将制备态非晶试样分别在 673和 723 K时退火

1 h.

场离子显微镜 - 原子探针分析所用针尖样品的制备 :

先将带状合金试样用手工磨制方法制成 20μm×20μm×5

mm的细丝 ,再用微抛光技术将其电解抛光. 原子探针分析

在脉冲电压与直流电压比 Vp/ VDC = 0. 15 和脉冲频率为

100 Hz下进行.透射电镜观察用薄膜试样是电解抛光制备

的 ,抛光液为10 %高氯酸 + 90 %醋酸. 常规透射电镜观察

在 Philips CM12型电镜上进行 ,高分辩电镜观察在J EM -

ARM 1250型电镜上进行.

2　实验结果

2. 1　制备态 Fe - 7Zr - 3B合金

图 1是制备态 Fe - 7Zr - 3B合金的高分辩电镜像及相

应区域的电子衍射谱. 迷宫状花样的高分辩电镜像及晕状

的衍射环表明制备态 Fe - 7Zr - 3B是非晶合金. 另外 ,在图

1某些约 1 nm的区域中可以辨认出类似点阵像的花样 ,与

Hirotsu等人[15 , 16]证实的中程有序结构像相同.本工作的原

子探针分析结果表明 ,所有合金元素均匀地溶解在该制备

态合金中. 因此 ,制备态 Fe - 7Zr - 3B合金是合金元素均

匀分布 ,并含有中程有序畴的非晶.

2. 2　在 673 K退火 1 h的 Fe - 7Zr - 3B合金

为了检验 Kim等人提出的结晶前的相分离过程 ,选用

与其相同的热处理条件(673 K退火 1 h)处理样品.该样品

的高分辨电镜像(图 2)仍显示出迷宫状的花样 ,说明该样

品仍具有非晶结构. 在透射电镜明场像中没有观察到任何

衬度 ,没有发现相分离的迹象. 在图 2中亦观察到与图 1

类似的中程有序畴. 然而与制备态相比 ,经 673 K退火 1 h

后 ,中程有序畴的密度明显增大 ,衬度较清晰 ,且尺寸也

略大些 ,可见在结晶之前 ,中程有序畴得到了发展.

对该样品的原子探针分析结果如图 3a所示. 图 3a分

别示出 Fe , Zr和B的成分梯形图. 在该图中 ,横坐标表示

探测到组元离子的总数 ,纵坐标表示探测到某一种特定组

元的离子数. 在原子探针的分析中 ,每收集到任何一组元

的离子 ,横轴计数都累加 1 ,而只有收集到该特定组元的

离子时 ,纵轴计数才累加 1. 故在梯形图中 ,曲线的局域斜

图 1　制备态 Fe - 7Zr - 3B合金的高分辩电镜像及相应区域的电子衍

射谱

Fig. 1　HREM image of as - quenched Fe - 7Zr - 3B amorphous alloy (cir2

cle showing medium - range - ordering ( MRO) domain) (a) and

corresponding selected are a diffraction pattern (b)

97　1期 张　瑗等 :非晶合金 Fe - 7Zr - 3B的纳米晶结晶化机理 　

© 1995-2005 Tsinghua Tongfang Optical Disc Co., Ltd.   All rights reserved.



图 2　673 K退火 1 h的非晶合金 Fe - 7Zr - 3B的高分辨电镜像

Fig. 2　HREM image of Fe - 7Zr - 3B amorphous alloy annealed at 673 K

for 1 h circles showing (MRO domains)

率就是样品中该组元的局域成分 ,曲线斜率的变化表示样

品中局域成分的变化. 在图3a的所有曲线中均看不出局域

斜率的变化 ,说明样品中的 Fe , Zr和B都均匀分布. 为进

一步证实此点 ,将图 3a中的数据以 100个原子为一个数据

单元 ,做成分的频率分布图(图 3b) ,其中直方图表示实验

分布 ,曲线呈二项分布. x2检验结果表明 , Fe , Zr和B的实

验分布都与二项分布符合得很好 ,表明该样品中 Fe , Zr和

B仍均匀分布. 因此 ,经 673 K退火 1 h后 ,并没有发生相

分离 ,只是中程有序畴得到了发展.

2. 3　在 723 K退火 1 h的 Fe - 7Zr - 3B合金

图 4是 Fe - 7Zr - 3B合金样品经 723 K退火 1 h处理

后的透射电镜明场像及相应区域的电子衍射谱. 电子衍射

环比制备态试样敏锐 ,而且在衍射环上出现衍射斑点 ,表

明样品中已有α- Fe相析出. 从明场像中可以看到 ,此时

样品仍以非晶相为主 ,其中分布着很少的结晶相颗粒 ,表

明该样品处于结晶过程的形核成长阶段.

图 5是该样品的高分辨电镜观察结果 ,在图中标有 A

的区域中可看到条纹状花样 ,表明该区域对应一个小结晶

颗粒 ,在其它剩余区域中观察到的仍是迷宫状的花样 ,表

明这些区域对应于非晶相. 在非晶相区域中 ,仍观察到一

些中程有序畴 ,这些中程有序畴在结晶前就已形成.

对该样品的原子探针分析结果见图 6. 图 6a是成分的

深度分布图 ,其中两条垂直虚线所含的区域中 Fe成分明

显高于其它区域 ,是α- Fe相 ,其它区域为非晶相. 从图可

以看到 ,在α- Fe晶粒中 Zr几乎完全被排出 ,但仍有相当

一部分硼溶解在α- Fe晶粒中. 此时 ,在非晶区域中所有

合金元素仍均匀分布 ,未有成分分离的迹象 ,进一步证实

在结晶前不存在相分离过程. 为了更清楚地观察溶质元素

在α- Fe/非晶相界面附近的成分变化情况 ,将图 6a中包含

α- Fe晶粒的一段数据绘成梯形图(图 6b) . 从图可以清楚

图 3　在 673 K退火 1 h的非晶合金 Fe - 7Zr - 3B中合金元素的成分

梯形图及相应的成分频率分布图

Fig. 3　Cumulative profiles of solutes in Fe - 7Zr - 3B amorphous annealed at

673 Kfor 1 h(a) and corresponding frequence distributions are compared

with the binomial distribution curves with the x2 test

Fe : x2 = 9. 93 Zr : x2 = 16. 08　B :x2 = 10. 46

看到 ,Zr原子富集在α- Fe/非晶相的界面上 ,表明结晶过

程中 Zr的再分配只在两相的界面处达到局域平衡 ,同时表

明α- Fe晶粒的长大受 Zr在非晶中的扩散所控制.

3　讨论

3. 1　非晶合金 Fe - 7Zr - 3B中α- Fe相的结晶方式

据 Kim等人报道[14] ,在对非晶 Fe - 7Zr - 2B和 Fe -

7Zr - 4B合金经673 K退火1 h后样品的透射电镜观察中发
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图 4　723 K退火 1 h的非晶合金 Fe - 7Zr - 3B的透射电镜明场像及

相应区域的电子衍射谱

Fig. 4　Bright field electron micrograph (a) and its corresponding selected

area diffraction pattern (b) of Fe - 7Zr - 3B alloy annealed at 723

K for 1 h (arrowheads in (a) indicatingα- Fe grain)

图 5　723 K退火 1 h的非晶合金 Fe - 7Zr - 3B的高分辨电镜像

Fig. 5　HREM image of Fe - 7Zr - 3B alloy annealed at 723 K for 1 h ( A

showingα- Fe particle and arrowheads the MRO domains)

现了与 spinodal分解类似的调幅结构 ,故指出非晶 Fe - Zr

- B在结晶前有相分离过程. 然而 ,本工作在对同样热处理

的 Fe - 7Zr - 3B非晶样品的透射电镜和高分辨电镜的观察

图 6　在 723 K退火 1 h的非晶合金 Fe - 7Zr - 3B中合金元素成分的
深度分布图

Fig. 6　(a) Atom probe concentration depth profiles of Fe - 7Zr -

3B alloy annealed at 723 K for 1 h. Horizontal broken lines

indicate Cav±σ, where Cav is the average concentration and
σ is the standard deviation. The region between two vertical

broken lines is the primaryα- Fe particle
(b) Corresponding cumulative profiles. The local concentration es2

timated from the slope of the plot are indicated together

with the statistical error

中均未发现类似的调幅结构 ,而且原子探针分析中也未发

现任何成分分离的迹象(图 3) .进一步经 723 K退火 1 h处

理后 ,非晶 Fe - 7Zr - 3B中开始析出α- Fe相 ,假如在α-

Fe相结晶前确有成分分离过程 ,对该阶段的非晶区域的原

子探针分析中应能观察到这一现象. 但是 ,事实上该样品

的非晶区域中所有合金元素仍均匀分布(图 6a) . 所有实验

事实都肯定了非晶 Fe - Zr - B在结晶之前没有成分分离过

程 ,α- Fe相的结晶是以形核 - 生长方式进行的.

312　Fe - 7Zr - 3B合金的纳米晶微结构的形成原因

对 FINEMET结晶机理的研究结果指出[9 - 12] ,在纳米

晶微结构的形成中 ,高的形核密度和缓慢的生长速度缺一

不可. 对于在非晶合金中元素扩散的研究指出[17] ,元素扩

散的快慢和其原子的尺寸直接有关 ,原子半径越大 ,扩散
越慢. 在 FINEMET中 , Nb原子的原子半径(0. 143 nm)最
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大 ,比 Fe的(0. 124 nm)大 15 % , 因此 , Nb的扩散也最缓
慢. 自然 ,α- Fe (Si)晶粒的长大也就被 Nb原子缓慢的扩
散所阻止. 在 Fe - Zr - B中 , Zr原子的半径(0. 160 nm)最
大 ,α- Fe晶粒的长大应当由 Zr在非晶中的扩散所控制.

本工作的实验结果证实了这一推测.在对 Fe - Zr - B非晶
合金的原子探针分析中 ,观察到在α- Fe相的形核生长阶
段 ,Zr原子富集在α- Fe/非晶的相界面上 ,证明 Zr原子在
非晶中的扩散控制了α- Fe晶粒的长大. 这是在 Fe - Zr -

B形成纳米晶微结构的一个重要因素.

然而 ,在 Fe - Zr - B中并不需要加入导致高形核密度
的Cu元素就可形成纳米晶微结构. 对 Fe - 7Zr - 3B合金的
高分辨电镜观察发现 ,在制备态中存在中程有序畴(图 1) ,

经热处理后 ,中程有序畴得到进一步发展(图2) ,说明中程
有序畴很可能为α- Fe晶粒提供形核位置. 尽管在所研究
的样品中用高分辨电镜观察到了中程有序畴 ,但原子探针
分析并未探测到其存在. 这是因为 ,原子探针获得的每个
局域成分的数据点是每探测到一定数目原子(如 100个)的
平均成分 ,并且原子探针的探测效率最高只能达到 50 % ,

因此原子探针获得的数据并不能提供有关最近邻原子的信
息 ,即原子探针不适合做有关化学短程有序方面的研究工
作. 除非中程有序畴的成分变化明显超过原子探针成分分
析的统计误差 ,否则原子探针无法探测到它的存在. 然而 ,

对非晶 Fe90Zr10的小角 X射线散射分析指出[18] ,在制备态
非晶中存在约0. 6 nm尺度上的成分起伏 ,在结晶温度以下
退火后 ,成分起伏的尺度约增至 1 nm ,且起伏的成分分别
接近纯 Fe和 Fe3Zr. 另据报道 ,二元非晶 Fe - Zr经初晶型
结晶后便能够得到α- Fe相的纳米晶微结构 ,由此推测 Fe

- Zr二元非晶中结晶相α- Fe的高形核密度可能就是由这
种成分起伏导致的. 故本文观察到的中程有序畴 ,可能对
应类似于在非晶 Fe90Zr10中的成分起伏. 从这个意义上讲 ,

认为中程有序畴为α- Fe晶粒提供形核位置是完全合理
的. 这是在 Fe - Zr - B形成纳米晶微结构的另一个重要因
素.

3. 3　硼在非晶 Fe - Zr - B结晶过程中的作用
如上所述 ,已有的实验结果指出 ,二元非晶 Fe - Zr经
初晶型结晶后便能够得到α- Fe相的纳米晶微结构 ,然而 ,

添加硼后α- Fe相的晶粒尺寸显著减小. 硼在减小晶粒尺
寸方面的作用特别引起了人们的关注. Suzuki 等人[19]的研
究发现 , Fe - Zr - B的第二结晶化温度比 Fe - Zr明显提
高 ,即经过第一阶段的结晶(即析出α- Fe相)后 ,剩余非晶
相的稳定性提高. 被充分稳定化的剩余非晶相能够有效阻
止α- Fe相的长大 ,所以添加硼后 ,α- Fe相的晶粒尺寸减
小. 另外 ,已有研究结果指出[20] ,二元非晶 Fe - B的摩尔
体积随硼含量的提高而减小 ,由此可以预期硼的添加使非
晶 Fe - Zr - B的摩尔体积减小. 非晶合金在结构弛豫后各

元素扩散系数减小 ,就是由于在结构弛豫中摩尔体积的减
小造成的[21]. 由此看来 ,添加硼可能使 Zr在非晶中的扩散

进一步减小 ,从而使α- Fe晶粒的成长速度得到更有效控制.

4　结论
(1) 制备态非晶 Fe - 7Zr - 3B中 , Fe , Zr和B均匀分

布 ,高分辨电镜观察发现其中有中程有序畴存在.

(2) 未发现任何有关 spinodal相分离机制的迹象 ,说明
非晶 Fe - 7Zr - 3B中α- Fe相的结晶是通过形核 - 长大方
式进行的.在结晶之前 ,中程有序畴得到进一步发展 ,说明
它有可能为α- Fe相提供形核位置.

(3) 在形核成长阶段 ,观察到 Zr在成长中的α- Fe晶
粒前沿富集 ,表明α- Fe晶粒的长大受 Zr的扩散所控制.
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