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摘　要：非晶合金是一类兼具玻璃和金属双重特性的新型材料，具有一系列优异的力学、物理和化学性能，已经在国防、空
天等领域显示出广阔的应用前景。非晶合金内部原子排列长程无序、短程有序，没有位错、晶界等传统意义上的晶体缺陷。

因此，基于位错、孪生等微观机制的经典塑性理论在描述这类材料的塑性行为时遇到了极大的挑战。目前普遍认为，非晶合

金宏观塑性流动是微观动态“流动事件”时空演化的结果。但是，对于“流动事件”的认知还很不清楚。主要介绍了目前几种代

表性的非晶塑性流动理论：自由体积理论、剪切转变理论、剪切转变区理论以及协同剪切模型，并对非晶塑性流动的结构起

源以及局部化剪切带机理进行了评述，最后简要展望了非晶塑性机理发展的几个问题。
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　前　言

一般而言，固体的弹性变形主要取决于内部原子之

间的相互作用，而塑性变形则需要考虑微观结构细节。

传统晶态固体的塑性流动可以用基于位错、孪晶等机制

的经典塑性理论描述。但是，非晶合金（也称金属玻璃）

内部原子排列呈现长程无序性，且不存在位错、晶界等

传统意义上的晶体缺陷，这导致经典塑性理论遇到了前

所未有的挑战。这一挑战的最根本原因在于对非晶合金

原子结构图像的认知还远不完善［１－６］。尽管如此，关于

非晶合金的塑性流动，有一个基本的图像得到了该领域

内的广泛认可。那就是塑性流动的元过程是一种在激活

能驱动下能够容纳剪切变形的局部原子瞬态重排过程。

这一动态结构重排过程通常被称为“流动事件（ＦｌｏｗＥ
ｖｅｎｔ）”。因此，如何建立这种微观动态“流动事件”与宏
观塑性变形之间的联系，以及捕捉、表征在变形过程中

“流动事件”的时空演化，就成为建立非晶塑性理论的

核心问题。
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　非晶塑性理论

"


!

　“自由体积”理论
最早在这个方面取得突破的是美国哈佛大学的

ＳｐａｅｐｅｎＦ教授。他通过发展描述玻璃和液体扩散流动
的经典“自由体积（ＦｒｅｅＶｏｌｕｍｅ）”理论［７－８］，建立了非

晶塑性流动的自由体积理论［９］。该理论本质上是将“流

动事件”看作是在应力驱动下，单个原子以类似扩散跳

跃的方式导致自由体积的产生（见图１），一系列离散的
原子跳跃最终引起宏观上的塑性流动。

图１　在切应力作用下单原子跳跃的自由体积模型

Ｆｉｇ１　Ｔｈｅｆｒｅｅｖｏｌｕｍｅｍｏｄｅｌｏｆａｎｉｎｄｉｖｉｄｕａｌａｔｏｍｉｃｊｕｍｐｄｒｉｖｅｎ

ｂｙｓｈｅａｒｓｔｒｅｓｓｅｓ

　　基于这一物理图像，Ｓｐａｅｐｅｎ建立了以自由体积为
内变量的塑性流动本构模型，其中宏观塑性应变率 γｐ

可以表达为公式（１）：

γｐ ＝ (ｅｘｐ － χｖ


ｖ )
ｆ
２ｆ (ｅｘｐ －ΔＧ

ｍ

ｋＢ )Ｔ (ｓｉｎｈ τΩ
２ｋＢ )Ｔ

（１）
式中，第一项表示原子处在潜在跳跃点的几率（这与自

由体积直接相关），其余项表示原子发生跳跃的频率

（类似于 Ｅｙｒｉｎｇ率因子，取决于应力、温度和势垒）。
在公式（１）中，χ是考虑原子叠加的一个几何因子，ｖ

是临界体积（一般近似为原子的硬球体积），ｖｆ是每个原
子的平均自由体积，ｆ是原子振动频率（通常取为 Ｄｅｂｙｅ
频率），ΔＧｍ 是激活能，ｋＢ是 Ｂｏｌｔｚｍａｎｎ常数，Ｔ是温
度，τ是剪应力，Ω是原子体积。通过考虑应力驱动引
起的产生和结构弛豫导致的湮灭两个竞争过程，

Ｓｐａｅｐｅｎ还推导了自由体积的运动方程，如公式（２）：

ｖｆ＝ｖ
ｆ (ｅｘｐ － χｖ



ｖ )
ｆ

(ｅｘｐ －ΔＧ
ｍ

ｋＢ )Ｔ ×

{　　
２χｋＢＴ
ｖｆ [Ｓ (ｃｏｓｈ τΩ

２ｋＢ )Ｔ － ]１ －１ｎ }
Ｄ

（２）

式中，ｎＤ是湮灭自由体积 ｖ
所需的原子跳跃步数，Ｓ

是Ｅｓｈｅｌｂｙ模量。
从公式（２）可以看出，非晶塑性变形的自由体积理

论本质上是将热涨落驱动下原子平衡扩散模型推广到剪

应力（或偏应力）驱动下的原子非平衡跳跃，从而导致

自由体积的产生。在晶态固体中，这种类似于扩散的原

子跳跃通常需要压力或者正应力梯度驱动。然而，在这

个模型中，原子跳跃主要是由剪应力驱动。我们推测，

其物理图像可能起源于非晶合金固有的原子尺度的剪胀

效应［１０－１２］，即无序原子在受到偏应力作用时将自发的

产生一个球应力，驱动原子扩散跳跃，从而引起自由体

积的产生。自由体积理论提供了一种描述非晶合金塑性

流动相对完整且简单实用的模型体系，并为此后非晶塑

性理论的进一步发展指明了方向。自１９７７年建立以来，
自由体积理论得到广泛的应用和诸多实质性的发展。例

如，在自由体积理论框架下，Ｊｏｈｎｓｏｎ发展了一个稳态
流动条件下动态自由体积的自洽模型［１３］。最近，该理

论模型还被发展来描述非晶合金的大变形［１４］、热力耦

合效 应［１５－１６］，甚 至 塑 性 流 动 的 局 部 化 剪 切 带

过程［１７－１９］。

"


"

　“剪切转变”理论

受经典皂泡伐变形模型实验的启发［２０－２１］，美国麻

省理工学院的 ＡｒｇｏｎＡＳ教授提出了“剪切转变（Ｓｈｅａｒ
Ｔｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ，ＳＴ）”的概念［２２］，认为参与“流动事件”

的原子不是单个，而是几个到数百个。“流动事件”被

描述为包括几个到几百个原子的集团（Ｇｒｏｕｐ）的局部结
构重排，见图２。在热力耦合作用下，材料通过一系列
的“剪切转变”过程，容纳局部的塑性剪切变形，最终

以一种类似雪崩（Ａｖａｌａｎｃｈｅ）自组织的方式导致宏观尺
度的塑性流动。在这个理论中，原子集团的“剪切转

变”被认为是非晶合金塑性变形的基本单元或过程。Ａｒ
ｇｏｎ进一步认为，这些“剪切转变”过程并不是自由的，
而是被周围没有发生“剪切转变”的弹性介质约束着。

因此，“剪切转变”类似于经典的 Ｅｓｈｅｌｂｙ夹杂，将在周
围弹性介质中产生各项异性的弹性应力场。基于 Ｅｓｈｅｌ
ｂｙ的等效夹杂理论［２３］，他计算了这种“剪切转变”的激

活自由能［２２，２４］，如公式（３）：

ΔＦ０ [＝ ７－５ｖ
３０（１－ｖ）＋

２（１＋ｖ）
９（１－ｖ）ｌ

２＋ １２γ０
τ０
μ（Ｔ ]） μ（Ｔ）γ２０Ω０

（３）
式中，ｖ是泊松比，τ０是无热剪切应力，μ（Ｔ）是温度依
赖的剪切模量，Ω０是 ＳＴＺ的特征体积。括号中的第 ２
项表征了伴随着“剪切转变”的体胀能，这里 ｌ是体胀应
变和剪切应变的比值。“剪切转变”的特征剪切应变 γ０
依赖于材料和状态，通常在百分之几。将非晶合金的典

型参数代入方程（３），可以得到单个“剪切转变”的激活
能，通常在１～５ｅＶ［２４］。此外，宏观塑性应变率可以表
达为公式（４）：

γｐ＝α０ｆγ０ (ｅｘｐ －
ΔＦ０
ｋＢ )Ｔ (ｓｉｎｈ

τＶａ
ｋＢ )Ｔ （４）

８５２
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图２　一个“剪切转变”过程的示意图

Ｆｉｇ２　Ｉｌｌｕｓｔｒａｔｉｏｎｏｆａ“ｓｈｅａｒｔｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ”ｐｒｏｃｅｓｓ

式中，Ｖα＝γ０Ω０是 ＳＴＺ的激活体积，α０是与发生塑性
变形的材料体积分数相关的因子。Ａｒｇｏｎ特别强
调［２５－２６］，“剪切转变”不是非晶内部的结构缺陷，而是

一种描述原子集团结构重排的动态事件或过程。但是，

这并不意味着“剪切转变”与材料结构无关。相反，“剪

切转变”强烈依赖材料的微观结构，易于在自由体积较

高的局部区域优先激活［２５］。事实上，“剪切转变”可以

通过上述的α０因子与自由体积关联。例如，Ｓｐａｅｐｅｎ就

提出［２７］，只有那些高自由体积点才对塑性变形有贡献，

如公式（５）：

α０∝ (ｅｘｐ － χｖ


ｖ－ )
ｆ

（５）

这样，在“剪切转变”模型体系下，我们仍然可以引入

自由体积这一对非晶合金流动至关重要的物理量。后

来，Ｓｐａｅｐｅｎ在自由体积模型框架下，通过定义类似“剪
切转变”的“流动缺陷（ＦｌｏｗＤｅｆｅｃｔ）”概念，将单原子跳跃
成功推广到了多原子的重排，也可以获得类似方程（４）
的塑性应变率方程。但是，如果在“剪切转变”模型中

考虑自由体积，那么必须解决“剪切转变”和自由体积

演化的相互作用机制这一关键问题。

　　自从“剪切转变”理论提出以后，各国科学家都试
图通过实验、理论和模拟来捕捉、描述这种独特的应力

驱动下的热激活事件。直到最近，Ｓｃｈａｌｌ等［２８］才通过一

种胶体玻璃的剪切实验，获得了这种“剪切转变”的实

验图像。图３给出了胶体玻璃中一个“剪切转变”事件的
二维图像。图３中虚线圆圈内的胶体粒子（可比拟于原
　　

图３　胶体玻璃中观察到的“剪切转变”事件的二维图像

Ｆｉｇ３　Ｔｗｏｄｉｍｅｎｓｉｏｎａｌｉｍａｇｅｓｏｆａ“ｓｈｅａｒｔｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ”

ｅｖｅｎｔｏｂｓｅｒｖｅｄｉｎａｃｏｌｌｏｉｄａｌｇｌａｓｓ

子）通过经历一次“剪切转变”，容纳了１０％左右的剪切
应变，同时导致周围弹性介质中产生了４个负应变区域
（Ｅｓｈｅｌｂｙ应变场）。但是，从微观单个“剪切转变”过程
到宏观塑性流动的物理图像还不清晰，这也是目前非晶

塑性理论的热点之一［２４，２６，２９－３１］。

"


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　“剪切转变区”理论
１９９８年，ＦｌａｋＭＬ和ＬａｎｇｅｒＪＳ基于对非晶合金粘

塑性行为的分子动力学模拟，提出了非晶合金塑性的

“剪切转变区（ＳｈｅａｒＴｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎＺｏｎｅ，ＳＴＺ）”模型［３２］。

该理论虽然和Ａｒｇｏｎ提出的“剪切转变”模型在名称上仅
有一字之差，但却有本质的区别。这主要体现在，“剪

切转变区”理论认为在非晶合金中存在一些区域，这些

区域能够在自由体积辅助下发生从非弛豫态到弛豫态的

一次性剪切转变；而“剪切转变”理论则认为这些区域

并不事先存在，“剪切转变”是原子集团经历一系列复

杂结构弛豫的瞬时动态结果［２５－２６］。两种理论在本质上

的差异，导致在理论建模上也存在显著的不同：“剪切

转变区”常常被假定为独立的、无相互作用的，因此，

可以用平均场方法处理；“剪切转变”由于 Ｅｓｈｅｌｂｙ弹性
场的存在，因此是强烈相互作用的，其演化应该是类似

于雪崩的自组织过程［２９］。尽管如此，两种模型还是具

有一定的联系，“剪切转变区”实际上正好对应于易发

生“剪切转变”的富自由体积区域［２５］。虽然，在目前的

文献中，通常混淆这两种理论模型，将它们统称为“剪

切转变区”，但是必须意识到两者的本质区别。

在平均场理论框架下，通过假定“剪切转变区”具

有二态性，即“未转变态”和“转变态”，Ｆａｌｋ和 Ｌａｎｇｅｒ
建立了两种状态下“剪切转变区”数密度为内变量的非

晶塑性本构模型。塑性应变率可以表述为“剪切转变

区”的激活体积乘以净转变率［３２－３４］，如公式（６）：
γｐ＝Ｖａ［Ｒ＋ｎ＋－Ｒ－ｎ－］ （６）

式中，ｎ±为分别处于“未转变态”（定义为“＋”）和“转
变态”（定义为“－”）的“剪切转变区”数密度，Ｒ＋为“剪
切转变区”从“＋”态到“－”态的转变率，Ｒ－则正好相
反。“剪切转变区”数密度 ｎ±的运动方程可以表达为公

式（７）［３２－３４］：
ｎ±＝Ｒｎ －Ｒ±ｎ±＋（τγ

ｐ）（Ｃｃｒ－Ｃａｎｎｎ±） （７）
式中，后边前两项表示“剪切转变区”在应力驱动下的

相互转变率，后两项分别表示“剪切转变区”的产生和

湮灭。这里“剪切转变区”的产生和湮灭都正比于塑性

功率，比例系数分别为 Ｃｃｒ和 Ｃａｎｎ。通过对“剪切转变
区”理论的进一步发展，Ｆａｌｋ、Ｌａｎｇｅｒ等解决了非晶合
金塑性的一系列问题，比如热效应［３４］、局部化［３３］、孔

洞化［３５］、大尺度塑性颈缩［３６］、韧脆转变［３７］等。从理论

９５２
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建模的角度看，“剪切转变区”模型可以看作是“剪切转

变”理论的一种平均场近似和解耦处理，解决了“剪切

转变”在时间上的演化问题。但是，这种近似处理抹掉

了“剪切转变”的空间演化图像。

"


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　“协同剪切”模型
为了理解单个“剪切转变”事件如何演化到宏观流

动，加州理工学院ＪｏｈｎｓｏｎＷＬ教授和哥廷根大学 Ｓａｍ
ｗｅｒＫ教授提出了非晶塑性流动的“协同剪切模型（Ｃｏｏｐ
ｅｒａｔｉｖｅＳｈｅａｒＭｏｄｅｌ，ＣＳＭ）”［３８］。他们认为，非晶合金的
塑性机理类似于玻璃液体中的弛豫机理［３１］。在弛豫过

程中，一般存在两个动力学过程：快的 β弛豫和慢的 α
弛豫［３９］。这两个过程可以分别比拟于单个“剪切转变”

事件和基本塑性事件。图４给出了在“势能形貌（Ｐｏｔｅｎ
ｔｉａｌＥｎｅｒｇｙＬａｎｄｓｃａｐｅ，ＰＥＬ）”理论［４０－４１］框架下两者的比

拟示意。可以看出，快的β弛豫实际上是系统在固有结
构（ＩｎｈｅｒｅｎｔＳｔｒｕｃｔｕｒｅ，ＩＳ）内子盆地之间的随机跳跃事
件。连续的β弛豫将使系统从一个能级较高的 ＩＳ跃迁
到能级较低的ＩＳ，从而导致慢的α弛豫的产生。Ｊｏｈｎｓｏｎ
及其合作者进一步通过实验证实，非晶合金变形过程中

的弹性约束的“剪切转变”与 β弛豫密切相关［３１，４２］。这

些滞弹性的“剪切转变”，通过类似滤渗的方式，导致

周围弹性基体的崩塌。这种弹性崩塌引起的屈服事件与

慢的α弛豫紧密联系。基于 Ｆｒｅｎｋｅｌ的理论［４３］，Ｊｏｈｎｓｏｎ
和Ｓａｍｗｅｒ推导了在外力 τ作用下，由一系列“剪切转
变”事件激发一个塑性事件的激活能［３８］，如公式（８）：

Ｗτ＝４珔ＲＧ０Ｔγ
２
Ｃ［（τＣ－τ）／τＣ］

３／２ζΩ０ （８）
式中，珔Ｒ是折叠率，Ｃ０Ｔ是无应力状态下的剪切模量，

γＣ是临界的剪切应变，τＣ是临界屈服应力，ζ是 Ｅｓｈｅｌ
ｂｙ因子。进一步假定，当这种基本塑性事件的时间尺
度与宏观加载尺度相当时，材料发生塑性流动。因此，

　　

图４　“剪切转变”和塑性“流动事件”的一维势能形貌示意图，

插图为固有结构间α弛豫的势能形貌全景

Ｆｉｇ４　Ｓｃｈｅｍａｔｉｃｏｆ“ｓｈｅａｒｔｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ”ｅｖｅｎｔｓａｎｄｒｅｓｕｌｔｉｎｇａ

ｐｌａｓｔｉｃｉｒｒｅｖｅｒｓｉｂｌｅｈｏｐｐｉｎｇｅｖｅｎｔｉｎａｐｏｔｅｎｔｉａｌｅｎｅｒｇｙｌａｎｄ

ｓｃａｐｅｉｎｔｈｅｖｉｃｉｎｉｔｙｏｆａｍｅｇａｂａｓｉｎＩｎｓｅｔ：ａｆｕｌｌｖｉｅｗｏｆｐｏ

ｔｅｎｔｉａｌｅｎｅｒｇｙｌａｎｄｓｃａｐｅ

宏观塑性应变率可以表达为公式（９）：

γｐ＝ω０ (ｅｘｐ －
Ｗτ
ｋＢ )Ｔ （９）

式中，ω０是一个尝试频率。
　　可以看出，“协同剪切”模型给人们呈现了一种可
能的从单个“剪切转变”事件演变到宏观塑性流动的物

理图像。基于此模型，最近通过分子动力学模拟或者间

接实验，“剪切转变”事件的两个关键参数：激活能［４４］

与特征尺寸［４５－４６］分别被确定。但是，“协同剪切”模型

仍然是一种平均场意义上的理论解释，也未能给出“剪

切转变”事件的空间演化规律。

#

　塑性流动的结构起源

虽然非晶合金塑性的基本过程还很不清楚，但是普

遍认为这种基本过程的激活必然有其明确的结构起源。

早在２０世纪８０年代初，美国田纳西大学 ＥｇａｍｉＴ教授
等就从理论上预测，非晶合金短程有序、长程无序的结

构本质将导致材料结构在长程尺度上（大于１ｎｍ）存在
固有的非均匀性，并引起一些力学性质如应力、应变、

弹性模量等在纳米尺度的空间非均匀性［４７］。最近，这

一预测得到了相关的实验验证［４８－５０］。考虑到基本“流动

事件”的特征尺寸通常在亚纳米到纳米尺度［４５－４６］，这种

纳米尺度的结构非均匀性可能对非晶合金的塑性流动起

着至关重要的作用。近期一些工作显示［５１－５２］，纳米尺

度结构非均匀性显著的一些非晶合金体系能够表现出良

好的宏观塑性。事实上，Ａｒｇｏｎ和 Ｓｐａｅｐｅｎ很早就提出
“流动事件”易于在自由体积较高的局部区域优先激

活［２２，２７］。非晶合金的结构可以看作是自由体积较高的

“类液体区（ＬｉｑｕｉｄＬｉｋｅＲｅｇｉｏｎ）”分散在自由体积较低
的“类固体区（ＳｏｌｉｄＬｉｋｅＲｅｇｉｏｎ）”而形成的两相结
构［２５］；前者通常作为潜在的“剪切转变”发生区域，

而后者为弹性基体。但是，通过对一种钯基非晶合金

进行超声加速晶化，Ｉｃｈｉｔｓｕｂｏ等推断出一种截然相反
的结构非均匀图像，即非晶合金结构主要由被“类液

体区”包围的“类固体区”组成［５３］。最近，Ｌｉｕ等［５４］和

Ｙａｎｇ等［５５］分别采用精细扫描探针技术分析发现，纳

米尺度“类液体区”和“类固体区”的空间分布要复杂

得多，结构的液 －固性质在空间上满足近似的高斯分
布。这意味着，非晶合金局部结构的液体性质和固体

性质之间并不存在清晰的界限，而是一种缓慢的过渡。

非晶合金结构呈现固体或者液体性质还取决于外部条件

和观测手段，这恰恰反映了这类无序材料的粘弹性和流

变学特性。

到目前为止，人们对于非晶合金的微观结构，尤其

０６２
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是在中程有序以及长程无序尺度上［５－６］的认识还十分有

限。这种局限性使得在理解基本“流动事件”上缺乏坚

实的材料学基础，这也反过来阻碍了对“流动事件”及

其时空演化的深刻理解。

$

　塑性流动局部化

在室温下，非晶合金塑性流动的一个显著特征就

是极易局部化形成剪切带［５６－５８］。尽管非晶塑性起源

于结构重排模式的“流动事件”这一点已经得到了普遍

认可，但是塑性局部化的起源一直存在广泛的争

议［５９］。一般认为，非晶合金中某些不均匀处的粘度降

低进而导致塑性变形能力急剧下降是形成局部化剪切

带的主要原因。但是，对于这种粘度降低的原因一直以

来存在着两种截然不同的观点：自由体积软化［９，１７，６０］和

绝热软化［６１－６２］。

自由体积软化观点认为，非晶塑性流动局部化剪切

带是由于一系列“流动事件”导致的局部自由体积聚集，

这一过程主要由应力驱动，热不起作用。证明这一观点

的最直接的实验证据就是对剪切带内的结构进行观察。

Ｌｉ等［６３］和Ｇｕ等［６４］分别对变形后金属玻璃中的剪切带

结构进行了高分辨的透射电镜（ＨＲＴＥＭ）观察（图５ａ），
通过进一步的 Ｆｏｕｒｉｅｒ滤波分析，发现在剪切带内部存
在高浓度的纳米尺度孔洞（图５ｂ）。这些纳米尺度的孔
洞与过剩的自由体积区密切关联，表明在剪切带内的确

存在自由体积的聚集现象。此外，非晶合金中剪切带的

特征厚度通常在１０～２０ｎｍ尺度，远远小于传统绝热剪
切带的特征宽度（１０～５００μｍ）［６５－６６］。这意味着非晶合
金剪切带的形成不可能由热软化单独控制。

图５　一种Ｚｒ基非晶合金中的剪切带形貌：（ａ）高分辨ＴＥＭ图

像，（ｂ）内部纳米尺度孔洞

Ｆｉｇ５　ＡｓｈｅａｒｂａｎｄｉｎａＺｒｂａｓｅｄｍｅｔａｌｌｉｃｇｌａｓｓ：（ａ）ｈｉｇｈｒｅｓｏｌｕ

ｔｉｏｎＴＥＭｉｍａｇｅａｎｄ（ｂ）ｎａｎｏｓｃａｌｅｖｏｉｄｓｗｉｔｈｉｎｉｔ

　　第二种观点认为，非晶合金中局部粘度的降低，是
由于变形能转化为热，引起的绝热温升超过玻璃态转变

温度甚至熔点，所导致的材料热膨胀软化。非晶合金的

剪切带失稳类似于传统晶态合金的绝热剪切带形成［６６］，

也是一种绝热软化过程。这种观点的一个间接证据是剪

切带诱导的断裂面上所观察到的熔滴和带状结构［６２］。

但是，这种剪切带后期的热现象很难直接证明它的起源

就是热软化。证实非晶合金中剪切带是否起源于热的最

有效方法是确定剪切带内的温度。然而，由于受到空间

和时间分辨率的限制，剪切带内温度的测量和预测结果

从小于 ０１Ｋ到数千 Ｋ都有，存在着很大的不一
致性［６１，６７－７１］。

在自由体积理论框架下，Ｄａｉ等通过考虑热效应，
揭示出非晶合金中剪切带失稳是自由体积和热耦合软化

共同作用的结果［７２］。在剪切带失稳过程中，自由体积

的产生和温升互相促进。其中，自由体积起主控作用，

热起辅助作用，相比于绝热温升，自由体积的产生要早

并且快得多［１８］，见图６。这种耦合软化机制实际上和非
晶塑性基本“流动事件”是一种应力驱动的热激活过程

是一致的［２６］。Ｊｉａｎｇ和 Ｄａｉ进一步对非晶合金的剪切带
演化机制进行了研究，建立了一个剪切带演化动力学模

型，其中考虑了动量（惯性）、能量（温度）以及质量（自

由体积）的耗散过程［５７］。分析表明，动量耗散与自由体

积耗散的竞争平衡决定了剪切带扩展过程的临界耗散

能。基于这个临界能，引入了剪切带韧性（ＳｈｅａｒＢａｎｄ
Ｔｏｕｇｈｎｅｓｓ）的概念，表征不同非晶合金体系对剪切带扩
展的敏感性。

图６　自由体积和温度在剪切局部化过程中的演化

Ｆｉｇ６　Ｅｖｏｌｕｔｉｏｎｏｆｆｒｅｅｖｏｌｕｍｅａｎｄｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｄｕｒｉｎｇｓｈｅａｒｌｏｃａｌｉ

ｚａｔｉｏｎｐｒｏｃｅｓｓ

　　基于自由体积软化的主控机制，Ｊｉａｎｇ等还对非晶
合金剪切带的特征厚度进行了理论预测。剪切带特征厚

度Ｗ可以表达为公式（１０）［７３］：

Ｗ≈２π３ (ｄ ξ １γＣ·
１＋ｖ
１－ )ｖ

１／２

（１０）

式中，ｄ是剪切转变区尺寸，ξ是剪切带内的临界自由
体积浓度，γＣ是剪切屈服应变。公式（１０）表明，非晶
合金中剪切带的厚度主要取决于微观“剪切转变”过程

的特征尺寸以及失稳过程中“剪切转变”激活的自由体

积浓度。理论预测（图７）与实验观测（１０～２０ｎｍ）具有
很好的一致性。从图７可以看出，非晶合金剪切带厚度
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背后的物理含义是“剪切转变”运动导致的局部拓扑失

稳［７３］，而热塑剪切带的特征厚度主要取决于热产生和

热扩散的动态平衡［６６］。

图７　非晶合金剪切带特征厚度的理论预测

Ｆｉｇ７　Ｐｒｅｄｉｃｔｉｏｎｏｆｓｈｅａｒｂａｎｄｔｈｉｃｋｎｅｓｓｉｎｍｅｔａｌｌｉｃｇｌａｓｓｅｓ

%

　结　语

非晶合金的大量涌现极大地挑战了基于位错、孪晶

机制的经典塑性理论。这种挑战主要源于人们对于非晶

合金微观结构的认识和表征还很不清楚。从目前来看，

非晶塑性的研究还处于“盲人摸象”似的探索阶段，大

部分还是从现象出发的“自上而下”的研究，未能呈现

一个全面清晰的物理图像。非晶塑性机制应该是一个

“自下而上”跨尺度的时空演化问题，今后研究需要重

点关注以下几个问题：①基本“流动事件”到底是什么；

②短中程有序原子团簇、自由体积等微观结构与“流动
事件”的内在联系；③“流动事件”在时间和空间尺度的
自组织演化规律；④塑性与弹性的耦合作用过程；⑤纳
米剪切带失稳的精细图像；⑥剪切带扩展演化动力学；

⑦多重剪切带行为。这些研究需要发展和建立新的实验
技术、数值模拟方法和理论框架，更需要借鉴其它领域

（如非线性力学、统计物理、复杂系统、流体力学等）

的相关成果和概念，最终从复杂的“无序”中找出“有

序”的规律。

参考文献　
&'(')'*+',

［１］　ＢｅｒｎａｌＪＤ，Ｍａｓｏｎ Ｊ． ＣｏＯｒｄｉｎａｔｉｏｎ ｏｆＲａｎｄｏｍｌｙ Ｐａｃｋｅｄ

Ｓｈｐｅｒｅｓ［Ｊ］．Ｎａｔｕｒｅ，１９６０，１８８：９１０－９１１．

［２］　ＭｉｒａｃｌｅＤＢ．ＡＳｔｒｕｃｔｕｒａｌＭｏｄｅｌｆｏｒＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓｅｓ［Ｊ］．Ｎａ

ｔｕｒｅＭａｔｅｒｉａｌｓ，２００４，３：６９７－７０２．

［３］　ＳｈｅｎｇＨＷ，ＬｕｏＷＫ，ＡｌａｍｇｉｒＦＭ，ｅｔａｌ．ＡｔｏｍｉｃＰａｃｋｉｎｇａｎｄ

ＳｈｏｒｔｔｏＭｅｄｉｕｍＲａｎｇｅＯｒｄｅｒｉｎＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓｅｓ［Ｊ］．Ｎａｔｕｒｅ，

２００６，４３９：４１９－４２５．

［４］　ＺｅｎｇＱＳ，ＳｈｅｎｇＨＷ，ＤｉｎｇＹ，ｅｔａｌ．ＬｏｎｇＲａｎｇｅＴｏｐｏｌｏｇｉｃａｌ

ＯｒｄｅｒｉｎＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓ［Ｊ］．Ｓｃｉｅｎｃｅ，２０１１，３３２：１４０４－

１４０６．

［５］　ＭａＤ，ＳｔｏｉｃａＡＤ，ＷａｎｇＸＬ．ＰｏｗｅｒＬａｗＳｃａｌｉｎｇａｎｄＦｒａｃｔａｌ

ＮａｔｕｒｅｏｆＭｅｄｉｕｍＲａｎｇｅＯｒｄｅｒｉｎＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓｅｓ［Ｊ］．Ｎａｔｕｒｅ

Ｍａｔｅｒｉａｌｓ，２００９，８：３０－３４．

［６］　ＬｉｕＸＪ，ＸｕＹ，ＨｕｉＸ，ｅｔａｌ．ＭｅｔａｌｌｉｃＬｉｑｕｉｄｓａｎｄＧｌａｓｓｅｓ：Ａ

ｔｏｍｉｃＯｒｄｅｒａｎｄＧｌｏｂａｌＰａｃｋｉｎｇ［Ｊ］．ＰｈｙｓｉｃａｌＲｅｖｉｅｗＬｅｔｔｅｒｓ，

２０１０，１０５：１５５５０１．

［７］　ＣｏｈｅｎＭＨ，ＴｕｒｎｂｕｌｌＤ．ＭｏｌｅｃｕｌａｒＴｒａｎｓｐｏｒｔｉｎＬｉｑｕｉｄｓａｎｄ

Ｇｌａｓｓｅｓ［Ｊ］．ＴｈｅＪｏｕｒｎａｌｏｆＣｈｅｍｉｃａｌＰｈｙｓｉｃｓ，１９５９，３１：１１６４

－１１６９．

［８］　ＴｕｒｎｂｕｌｌＤ，ＣｏｈｅｎＭＨ．ＦｒｅｅＶｏｌｕｍｅＭｏｄｅｌｏｆｔｈｅＡｍｏｒｐｈｏｕｓ

Ｐｈａｓｅ：ＧｌａｓｓＴｒａｎｓｉｔｉｏｎ［Ｊ］．ＴｈｅＪｏｕｒｎａｌｏｆＣｈｅｍｉｃａｌＰｈｙｓｉｃｓ，

１９６１，３４：１２０－１２５．

［９］　ＳｐａｅｐｅｎＦ．ＡＭｉｃｒｏｓｃｏｐｉｃＭｅｃｈａｎｉｓｍｆｏｒＳｔｅａｄｙＳｔａｔｅＩｎｈｏｍｏｇｅ

ｎｅｏｕｓＦｌｏｗｉｎＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓｅｓ［Ｊ］．ＡｃｔａＭｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａ，１９７７，

２５：４０７－４１５．

［１０］　ＪｉａｎｇＭＱ，ＤａｉＬＨ．ＩｎｔｒｉｎｓｉｃＣｏｒｒｅｌａｔｉｏｎｂｅｔｗｅｅｎＦｒａｇｉｌｉｔｙａｎｄ

ＢｕｌｋＭｏｄｕｌｕｓｉｎＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓｅｓ［Ｊ］．ＰｈｙｓｉｃａｌＲｅｖｉｅｗＢ，

２００７，７６：０５４２０４．

［１１］　ＪｉａｎｇＭＱ，ＪｉａｎｇＳＹ，ＤａｉＬＨ．ＩｎｈｅｒｅｎｔＳｈｅａｒＤｉｌａｔａｔｉｏｎＣｏ

ｅｘｉｓｔｅｎｃｅｉｎＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓ［Ｊ］．ＣｈｉｎｅｓｅＰｈｙｓｉｃｓＬｅｔｔｅｒｓ，２００９，

２６：１０６１０３．

［１２］　ＤｙｒｅＪＣ．Ｃｏｌｌｏｑｕｉｕｍ：ｔｈｅＧｌａｓｓＴｒａｎｓｉｔｉｏｎａｎｄＥｌａｓｔｉｃＭｏｄｅｌｓ

ｏｆＧｌａｓｓＦｏｒｍｉｎｇＬｉｑｕｉｄｓ［Ｊ］．ＲｅｖＭｏｄＰｈｙｓ，２００６，７８：９５３

－９７２．

［１３］　ＪｏｈｎｓｏｎＷＬ，ＬｕＪ，ＤｅｍｅｔｒｉｏｕＭＤ．ＤｅｆｏｒｍａｔｉｏｎａｎｄＦｌｏｗｉｎ

ＢｕｌｋＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓｅｓａｎｄＤｅｅｐｌｙＵｎｄｅｒｃｏｏｌｅｄＧｌａｓｓＦｏｒｍｉｎｇ

ＬｉｑｕｉｄｓａＳｅｌｆＣｏｎｓｉｓｔｅｎｔＤｙｎａｍｉｃＦｒｅｅＶｏｌｕｍｅＭｏｄｅｌ［Ｊ］．Ｉｎ

ｔｅｒｍｅｔａｌｌｉｃｓ，２００２，１０：１０３９－１０４６．

［１４］　ＹａｎｇＱ，ＭｏｔａＡ，ＯｒｔｉｚＭ．ＡＦｉｎｉｔｅＤｅｆｏｒｍａｔｉｏｎＣｏｎｓｔｉｔｕｔｉｖｅ

ＭｏｄｅｌｏｆＢｕｌｋＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓＰｌａｓｔｉｃｉｔｙ［Ｊ］．ＣｏｍｐｕｔａｔｉｏｎａｌＭｅ

ｃｈａｎｉｃｓ，２００６，３７：１９４－２０４．

［１５］　ＧａｏＹＦ，ＹａｎｇＢ，ＮｉｅｈＴＧ．ＴｈｅｒｍｏｍｅｃｈａｎｉｃａｌＩｎｓｔａｂｉｌｉｔｙＡ

ｎａｌｙｓｉｓｏｆＩｎｈｏｍｏｇｅｎｅｏｕｓＤｅｆｏｒｍａｔｉｏｎｉｎＡｍｏｒｐｈｏｕｓＡｌｌｏｙｓ

［Ｊ］．ＡｃｔａＭａｔｅｒｉａｌｉａ，２００７，５５：２３１９－２３２７．

［１６］　ＴｈａｍｂｕｒａｊａＰ，ＥｋａｍｂａｒａｍＲ．ＣｏｕｐｌｅｄＴｈｅｒｍｏＭｅｃｈａｎｉｃａｌ

ＭｏｄｅｌｌｉｎｇｏｆＢｕｌｋＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓｅｓ：Ｔｈｅｏｒｙ，ＦｉｎｉｔｅＥｌｅｍｅｎｔ

ＳｉｍｕｌａｔｉｏｎｓａｎｄＥｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌＶｅｒｉｆｉｃａｔｉｏｎ［Ｊ］．Ｊｏｕｒｎａｌｏｆ

ｔｈｅＭｅｃｈａｎｉｃｓａｎｄＰｈｙｓｉｃｓｏｆＳｏｌｉｄｓ，２００７，５７：１２６３－

１２７３．

［１７］　ＨｕａｎｇＲ，ＳｕｏＺ，ＰｒｅｖｏｓｔＪＨ，ｅｔａｌ．ＩｎｈｏｍｏｇｅｎｅｏｕｓＤｅｆｏｒｍ

ａｔｉｏｎｉｎＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓｅｓ［Ｊ］．ＪｏｕｒｎａｌｏｆｔｈｅＭｅｃｈａｎｉｃｓａｎｄ

ＰｈｙｓｉｃｓｏｆＳｏｌｉｄｓ，２００２，５０：１０１１－１０２７．

［１８］　ＪｉａｎｇＭＱ，ＤａｉＬＨ．ＯｎｔｈｅＯｒｉｇｉｎｏｆＳｈｅａｒＢａｎｄｉｎｇＩｎｓｔａｂｉｌｉｔｙ

ｉｎＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓｅｓ［Ｊ］．ＪｏｕｒｎａｌｏｆｔｈｅＭｅｃｈａｎｉｃｓａｎｄＰｈｙｓｉｃｓｏｆ

Ｓｏｌｉｄｓ，２００９，５７：１２６７－１２９２．

２６２



　第５期 蒋敏强：非晶合金塑性理论研究进展

［１９］　ＴｈａｍｂｕｒａｊａＰ．ＬｅｎｇｔｈＳｃａｌｅＥｆｆｅｃｔｓｏｎｔｈｅＳｈｅａｒＬｏｃａｌｉｚａｔｉｏｎ

ＰｒｏｃｅｓｓｉｎＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓｅｓ：ａＴｈｅｏｒｅｔｉｃａｌａｎｄＣｏｍｐｕｔａｔｉｏｎａｌ

Ｓｔｕｄｙ［Ｊ］．ＪｏｕｒｎａｌｏｆｔｈｅＭｅｃｈａｎｉｃｓａｎｄＰｈｙｓｉｃｓｏｆＳｏｌｉｄｓ，

２０１１，５９：１５５２－１５７５．

［２０］　ＡｒｇｏｎＡＳ，ＫｕｏＨＹ．ＰｌａｓｔｉｃＦｌｏｗｉｎａＤｉｓｏｒｄｅｒｅｄＢｕｂｂｌｅＲａｆｔ

（ａｎＡｎａｌｏｇｏｆａＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓ）［Ｊ］．ＭａｔｅｒｉａｌｓＳｃｉｅｎｃｅａｎｄＥｎ

ｇｉｎｅｅｒｉｎｇ，１９７９，３９：１０１－１０９．

［２１］　ＡｒｇｏｎＡＳ，ＳｈｉＬＴ．ＡｎａｌｙｓｉｓｏｆＰｌａｓｔｉｃＦｌｏｗｉｎａｎＡｍｏｒｐｈｏｕｓ

ＳｏａｐＢｕｂｂｌｅＲａｆｔｂｙｔｈｅＵｓｅｏｆａｎＩｎｔｅｒｂｕｂｂｌｅＰｏｔｅｎｔｉａｌ［Ｊ］．

ＰｈｉｌｏｓＭａｇＡ，１９８２，４６：２７５－２９４．

［２２］　ＡｒｇｏｎＡＳ．ＰｌａｓｔｉｃＤｅｆｏｒｍａｔｉｏｎｉｎＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓｅｓ［Ｊ］．Ａｃｔａ

Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａ，１９７９，２７：４７－５８．

［２３］　ＥｓｈｅｌｂｙＪＤ．ＴｈｅＤｅｔｅｒｍｉｎａｔｉｏｎｏｆｔｈｅＥｌａｓｔｉｃＦｉｅｌｄｏｆａｎＥｌｌｉｐ

ｓｏｉｄａｌＩｎｃｌｕｓｉｏｎ，ａｎｄＲｅｌａｔｅｄＰｒｏｂｌｅｍｓ［Ｊ］．Ｐｒｏｃｅｅｄｉｎｇｓｏｆｔｈｅ

ＲｏｌａｙＳｏｃｉｅｔｙｏｆＬｏｎｄｏｎ，ＳｅｒｉｅｓＡ，１９５７，２４１：３７６－３９６．

［２４］　ＳｃｈｕｈＣＡ，ＨｕｆｎａｇｅｌＴＣ，ＲａｍａｍｕｒｔｙＵ．ＭｅｃｈａｎｉｃａｌＢｅｈａｖ

ｉｏｒｏｆＡｍｏｒｐｈｏｕｓＡｌｌｏｙｓ［Ｊ］．ＡｃｔａＭａｔｅｒｉａｌｉａ，２００７，５５：

４０６７－４１０９．

［２５］　ＡｒｇｏｎＡＳ，ＤｅｍｋｏｗｉｃｚＭＪ．ＷｈａｔｃａｎＰｌａｓｔｉｃｉｔｙｏｆＡｍｏｒｐｈｏｕｓ

ＳｉｌｉｃｏｎＴｅｌｌＵｓａｂｏｕｔＰｌａｓｔｉｃｉｔｙｏｆＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓｅｓ？［Ｊ］．Ｍｅｔａｌｌ

ＭａｔｅｒＴｒａｎｓＡ，２００８，３９Ａ：１７６２－１７７８．

［２６］　ＡｒｇｏｎＡＳ．ＳｔｒａｉｎＡｖａｌａｎｃｈｅｓｉｎＰｌａｓｔｉｃｉｔｙ［Ｊ］．Ｐｈｉｌｏｓｏｐｈｉｃａｌ

Ｍａｇａｚｉｎｅ，２０１３，９３：３７９５－３８０８．

［２７］　ＳｐａｅｐｅｎＦ．ＤｅｆｅｃｔｓｉｎＡｍｏｒｐｈｏｕｓＭｅｔａｌｓ［Ｍ］／／ＢａｌｉａｎＲ，

ＫｌｅｍａｎＭ，ＰｏｉｒｉｅｒＪ．ＰｈｙｓｉｃｓｏｆＤｅｆｅｃｔｓ．Ａｍｓｔｅｒｄａｍ：Ｎｏｒｔｈ

ＨｏｌｌａｎＰｒｅｓｓ，１９８１：１３３－１７４．

［２８］　ＳｃｈａｌｌＰ，ＷｅｉｔｚＤＡ，ＳｐａｅｐｅｎＦ．ＳｔｒｕｃｔｕｒａｌＲｅａｒｒａｎｇｅｍｅｎｔｓ

ｔｈａｔＧｏｖｅｒｎＦｌｏｗｉｎＣｏｌｌｏｉｄａｌＧｌａｓｓｅｓ［Ｊ］．Ｓｃｉｅｎｃｅ，２００７，

３１８：１８９５－１８９９．

［２９］　ＬｅｍａｔｒｅＡ，ＣａｒｏｌｉＣ．ＲａｔｅＤｅｐｅｎｄｅｎｔＡｖａｌａｎｃｈｅＳｉｚｅｉｎ

ＡｔｈｅｒｍａｌｌｙＳｈｅａｒｅｄＡｍｏｒｐｈｏｕｓＳｏｌｉｄｓ［Ｊ］．ＰｈｙｓｉｃａｌＲｅｖｉｅｗ

Ｌｅｔｔｅｒｓ，２００９，１０３：０６５５０１．

［３０］　ＣｈａｔｔｏｒａｊＪ，ＬｅｍａｔｒｅＡ．ＥｌａｓｔｉｃＳｉｇｎａｔｕｒｅｏｆＦｌｏｗＥｖｅｎｔｓｉｎ

ＳｕｐｅｒｃｏｏｌｅｄＬｉｑｕｉｄｓｕｎｄｅｒＳｈｅａｒ［Ｊ］．ＰｈｙｓｉｃａｌＲｅｖｉｅｗＬｅｔｔｅｒｓ，

２０１３，１１１：０６６００１．

［３１］　ＨａｒｍｏｎＪＳ，ＤｅｍｅｔｒｉｏｕＭＤ，ＪｏｈｎｓｏｎＷＬ，ｅｔａｌ．Ａｎｅｌａｓｔｉｃ

ｔｏＰｌａｓｔｉｃＴｒａｎｓｉｔｉｏｎｉｎＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓＦｏｒｍｉｎｇＬｉｑｕｉｄｓ［Ｊ］．

ＰｈｙｓｉｃａｌＲｅｖｉｅｗＬｅｔｔｅｒｓ，２００７，９９：１３５５０２．

［３２］　ＦａｌｋＭＬ，ＬａｎｇｅｒＪＳ．ＤｙｎａｍｉｃｓｏｆＶｉｓｃｏｐｌａｓｔｉｃＤｅｆｏｒｍａｔｉｏｎｉｎ

ＡｍｏｒｐｈｏｕｓＳｏｌｉｄｓ［Ｊ］．ＰｈｙｓＲｅｖＥ，１９９８，５７：７１９２－

７２０５．

［３３］　ＬａｎｇｅｒＪＳ．ＭｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒａｌＳｈｅａｒＬｏｃａｌｉｚａｔｉｏｎｉｎＰｌａｓｔｉｃＤｅｆｏｒｍ

ａｔｉｏｎｏｆＡｍｏｒｐｈｏｕｓＳｏｌｉｄｓ［Ｊ］．ＰｈｙｓＲｅｖＥ，２００１，６４：

０１１５０４．

［３４］　ＦａｌｋＭＬ，ＬａｎｇｅｒＪＳ，ＰｅｃｈｅｎｉｋＬ．ＴｈｅｒｍａｌＥｆｆｅｃｔｓｉｎｔｈｅ

ＳｈｅａｒＴｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎＺｏｎｅＴｈｅｏｒｙｏｆＡｍｏｒｐｈｏｕｓＰｌａｓｔｉｃｉｔｙ：

ＣｏｍｐａｒｉｓｏｎｓｔｏＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓＤａｔａ［Ｊ］．ＰｈｙｓＲｅｖＥ，２００４，

７０：０１１５０７．

［３５］　ＬａｎｇｅｒＪＳ，ＬｏｂｋｏｖｓｋｙＡＥ．ＲａｔｅａｎｄＳｔａｔｅＴｈｅｏｒｙｏｆＰｌａｓｔｉｃ

ＤｅｆｏｒｍａｔｉｏｎＮｅａｒａＣｉｒｃｕｌａｒＨｏｌｅ［Ｊ］．ＰｈｙｓＲｅｖＥ，１９９９，６０：

６９７８－６９８３．

［３６］　ＥａｓｔｇａｔｅＬＯ，ＬａｎｇｅｒＪＳ，ＰｅｃｈｅｎｉｋＬ．ＤｙｎａｍｉｃｓｏｆＬａｒｇｅ

ＳｃａｌｅＰｌａｓｔｉｃＤｅｆｏｒｍａｔｉｏｎａｎｄｔｈｅＮｅｃｋｉｎｇＩｎｓｔａｂｉｌｉｔｙｉｎＡｍｏｒ

ｐｈｏｕｓＳｏｌｉｄｓ［Ｊ］． ＰｈｙｓｉｃａｌＲｅｖｉｅｗ Ｌｅｔｔｅｒｓ，２００３，９０：

０４５５０６．

［３７］　ＬｏｂｋｏｖｓｋｙＡＥ，ＬａｎｇｅｒＪＳ．ＤｙｎａｍｉｃＤｕｃｔｉｌｅｔｏＢｒｉｔｔｌｅＴｒａｎｓｉ

ｔｉｏｎｉｎａＯｎｅＤｉｍｅｎｓｉｏｎａｌＭｏｄｅｌｏｆＶｉｓｃｏｐｌａｓｔｉｃｉｔｙ［Ｊ］．Ｐｈｙｓ

ＲｅｖＥ，１９９８，５８：１５６８－１５７６．

［３８］　ＪｏｈｎｓｏｎＷ Ｌ，ＳａｍｗｅｒＫ．ＡＵｎｉｖｅｒｓａｌＣｒｉｔｅｒｉｏｎｆｏｒＰｌａｓｔｉｃ

ＹｉｅｌｄｉｎｇｏｆＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓｅｓｗｉｔｈａ（Ｔ／Ｔｇ）２／３ＴｅｍｐｅｒａｔｕｒｅＤｅ

ｐｅｎｄｅｎｃｅ［Ｊ］．ＰｈｙｓｉｃａｌＲｅｖｉｅｗＬｅｔｔｅｒｓ，２００５，９５：１９５５０１．

［３９］　ＪｏｈａｒｉＧＰ，ＧｏｌｄｓｔｅｉｎＭ．ＶｉｓｃｏｕｓＬｉｑｕｉｄｓａｎｄｔｈｅＧｌａｓｓＴｒａｎｓｉ

ｔｉｏｎ．ＩＩ．ＳｅｃｏｎｄａｒｙＲｅｌａｘａｔｉｏｎｓｉｎＧｌａｓｓｅｓｏｆＲｉｇｉｄＭｏｌｅｃｕｌｅｓ

［Ｊ］．ＴｈｅＪｏｕｒｎａｌｏｆＣｈｅｍｉｃａｌＰｈｙｓｉｃｓ，１９７０，５３：２３７２－

２３８８．

［４０］　ＳｔｉｌｌｉｎｇｅｒＦＨ．ＡＴｏｐｏｇｒａｐｈｉｃＶｉｅｗｏｆＳｕｐｅｒｃｏｏｌｅｄＬｉｑｕｉｄｓａｎｄ

ＧｌａｓｓＦｏｒｍａｔｉｏｎ［Ｊ］．Ｓｃｉｅｎｃｅ，１９９５，２６７：１９３５－１９３９．

［４１］　ＤｅｂｅｎｅｄｅｔｔｉＰＧ，ＳｔｉｌｌｉｎｇｅｒＰＨ．ＳｕｐｅｒｃｏｏｌｅｄＬｉｑｕｉｄｓａｎｄｔｈｅ

ＧｌａｓｓＴｒａｎｓｉｔｉｏｎ［Ｊ］．Ｎａｔｕｒｅ，２００１，４１０：２５９－２６７．

［４２］　ＬｉｎｄＭＬ，ＤｕａｎＧ，ＪｏｈｎｓｏｎＷ Ｌ．ＩｓｏｃｏｎｆｉｇｕｒａｔｉｏｎａｌＥｌａｓｔｉｃ

ＣｏｎｓｔａｎｔｓａｎｄＬｉｑｕｉｄＦｒａｇｉｌｉｔｙｏｆａＢｕｌｋＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓＦｏｒｍｉｎｇ

Ａｌｌｏｙ［Ｊ］．ＰｈｙｓｉｃａｌＲｅｖｉｅｗＬｅｔｔｅｒｓ，２００６，９７：０１５５０１．

［４３］　ＦｒｅｎｋｅｌＪ．ＴｈｅＴｈｅｏｒｙｏｆｔｈｅＥｌａｓｔｉｃＬｉｍｉｔａｎｄｔｈｅＳｏｌｉｄｉｔｙｏｆ

ＣｒｙｓｔａｌＢｏｄｉｅｓ［Ｊ］．ＺＰｈｙｓ，１９２６，３７：５７２－６０９．

［４４］　ＭａｙｒＳＧ．ＡｃｔｉｖａｔｉｏｎＥｎｅｒｇｙｏｆＳｈｅａｒＴｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎＺｏｎｅｓ：ａ

ＫｅｙｆｏｒＵｎｄｅｒｓｔａｎｄｉｎｇＲｈｅｏｌｏｇｙｏｆＧｌａｓｓｅｓａｎｄＬｉｑｕｉｄｓ［Ｊ］．

ＰｈｙｓｉｃａｌＲｅｖｉｅｗＬｅｔｔｅｒｓ，２００６，９７：１９５５０１．

［４５］　ＺｉｎｋＭ，ＳａｍｗｅｒＫ，ＪｏｈｎｓｏｎＷＬ，ｅｔａｌ．ＰｌａｓｔｉｃＤｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ

ｏｆＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓｅｓ：ＳｉｚｅｏｆＳｈｅａｒＴｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎＺｏｎｅｓｆｒｏｍ

ＭｏｌｅｃｕｌａｒＤｙｎａｍｉｃｓＳｉｍｕｌａｔｉｏｎｓ［Ｊ］．ＰｈｙｓｉｃａｌＲｅｖｉｅｗ Ｂ，

２００６，７３：１７２２０３．

［４６］　ＰａｎＤ，ＩｎｏｕｅＡ，ＳａｋｕｒａｉＴ，ｅｔａｌ．ＥｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌＣｈａｒａｃｔｅｒｉｚａ

ｔｉｏｎｏｆＳｈｅａｒＴｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎＺｏｎｅｓｆｏｒＰｌａｓｔｉｃＦｌｏｗｏｆＢｕｌｋＭｅ

ｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓｅｓ［Ｊ］．ＰＮＡＳ，２００８，１０５：１４７６９－１４７７２．

［４７］　ＳｒｏｌｏｖｉｔｚＤ，ＭａｅｄａＫ，ＶｉｔｅｋＶ，ｅｔａｌ．ＳｔｒｕｃｔｕｒａｌＤｅｆｅｃｔｓｉｎ

ＡｍｏｒｐｈｏｕｓＳｏｌｉｄｓＳｔａｔｉｓｔｉｃａｌＡｎａｌｙｓｉｓｏｆａＣｏｍｐｕｔｅｒＭｏｄｅｌ［Ｊ］．

ＰｈｉｌｏｓｏｐｈｉｃａｌＭａｇａｚｉｎｅＡ，１９８１，４４：８４７－８６６．

［４８］　ＰｏｕｌｓｅｎＨＦ，ＷｅｒｔＪＡ，ＨｏｎｉｋｉｍｋｉＶ，ｅｔａｌ．ＭｅａｓｕｒｉｎｇＳｔｒａｉｎ

ＤｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎｉｎＡｍｏｒｐｈｏｕｓＭａｔｅｒｉａｌｓ［Ｊ］．ＮａｔｕｒｅＭａｔｅｒｉａｌｓ，

２００５，４：３３－３６．

［４９］　ＷａｇｎｅｒＨ，ＢｅｄｏｒｆＤ，ＫｕｃｈｅｍａｎｎＳ，ｅｔａｌ．ＬｏｃａｌＥｌａｓｔｉｃ

ＰｒｏｐｅｒｔｉｅｓｏｆａＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓ［Ｊ］．ＮａｔｕｒｅＭａｔｅｒｉａｌｓ，２０１１，

１０：４３９－４４２．

［５０］　ＤｍｏｗｓｋｉＷ，ＩｗａｓｈｉｔａＴ，ＣｈｕａｎｇＣＰ，ｅｔａｌ．ＥｌａｓｔｉｃＨｅｔｅｒｏ

ｇｅｎｅｉｔｙｉｎＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓｅｓ［Ｊ］．ＰｈｙｓｉｃａｌＲｅｖｉｅｗＬｅｔｔｅｒｓ，２０１０，

１０５：２０５５０２．

３６２



中国材料进展 第３３卷

［５１］　ＹｕＨＢ，ＳｈｅｎＸ，ＷａｎｇＺ，ｅｔａｌ．ＴｅｎｓｉｌｅＰｌａｓｔｉｃｉｔｙｉｎＭｅｔａｌ

ｌｉｃＧｌａｓｓｅｓｗｉｔｈＰｒｏｎｏｕｎｃｅｄβＲｅｌａｘａｔｉｏｎｓ［Ｊ］．ＰｈｙｓｉｃａｌＲｅｖｉｅｗ

Ｌｅｔｔｅｒｓ，２０１２，１０８：０１５５０４．

［５２］　ＹａｏＫＦ，ＲｕａｎＦ，ＹａｎｇＹＱ，ｅｔａｌ．ＳｕｐｅｒｄｕｃｔｉｌｅＢｕｌｋＭｅ

ｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓ［Ｊ］．ＡｐｐｌｉｅｄＰｈｙｓｉｃｓＬｅｔｔｅｒｓ，２００６，８８：１２２１０６．

［５３］　ＩｃｈｉｔｓｕｂｏＴ，ＭａｔｓｕｂａｒａＥ，ＹａｍａｍｏｔｏＴ，ｅｔａｌ．Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ

ｏｆＦｒａｇｉｌｅＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓｅｓＩｎｆｅｒｒｅｄｆｒｏｍＵｌｔｒａｓｏｕｎｄＡｃｃｅｌｅｒａｔｅｄ

ＣｒｙｓｔａｌｌｉｚａｔｉｏｎｉｎＰｄＢａｓｅｄＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓｅｓ［Ｊ］．ＰｈｙｓｉｃａｌＲｅ

ｖｉｅｗＬｅｔｔｅｒｓ，２００５，９５：２４５５０１．

［５４］　ＬｉｕＹＨ，ＷａｎｇＤ，ＮａｋａｊｉｍａＫ，ｅｔａｌ．Ｃｈａｒａｃｔｅｒｉｚａｔｉｏｎｏｆ

ＮａｎｏｓｃａｌｅＭｅｃｈａｎｉｃａｌＨｅｔｅｒｏｇｅｎｅｉｔｙｉｎａＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓｂｙＤｙ

ｎａｍｉｃＦｏｒｃｅＭｉｃｒｏｓｃｏｐｙ［Ｊ］．ＰｈｙｓｉｃａｌＲｅｖｉｅｗＬｅｔｔｅｒｓ，２０１１，

１０６：１２５５０４．

［５５］　ＹａｎｇＹ，ＺｅｎｇＪＦ，ＶｏｌｌａｎｄＡ，ｅｔａｌ．ＦｒａｃｔａｌＧｒｏｗｔｈｏｆｔｈｅ

ＤｅｎｓｅＰａｃｋｉｎｇＰｈａｓｅｉｎＡｎｎｅａｌｅｄＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓＩｍａｇｅｄｂｙ

ＨｉｇｈＲｅｓｏｌｕｔｉｏｎＡｔｏｍｉｃＦｏｒｃｅＭｉｃｒｏｓｃｏｐｙ［Ｊ］．ＡｃｔａＭａｔｅｒｉａ

ｌｉａ，２０１２，６０：５２６０－５２７２．

［５６］　ＪｉａｎｇＭＱ，ＬｉｎｇＺ，ＭｅｎｇＪＸ，ｅｔａｌ．ＥｎｅｒｇｙＤｉｓｓｉｐａｔｉｏｎｉｎ

ＦｒａｃｔｕｒｅｏｆＢｕｌｋＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓｅｓｖｉａＩｎｈｅｒｅｎｔＣｏｍｐｅｔｉｔｉｏｎｂｅ

ｔｗｅｅｎＬｏｃａｌＳｏｆｔｅｎｉｎｇａｎｄＱｕａｓｉＣｌｅａｖａｇｅ［Ｊ］．Ｐｈｉｌｏｓｏｐｈｉｃａｌ

Ｍａｇａｚｉｎｅ，２００８，８８：４０７－４２６．

［５７］　ＪｉａｎｇＭＱ，ＤａｉＬＨ．ＳｈｅａｒＢａｎｄＴｏｕｇｈｎｅｓｓｏｆＢｕｌｋＭｅｔａｌｌｉｃ

Ｇｌａｓｓｅｓ［Ｊ］．ＡｃｔａＭａｔｅｒｉａｌｉａ，２０１１，５９：４５２５－４５３７．

［５８］　ＣｈｅｎＹ，ＪｉａｎｇＭＱ，ＷｅｉＸＪ，ｅｔａｌ．ＦａｉｌｕｒｅＣｒｉｔｅｒｉｏｎｆｏｒＭｅ

ｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓｅｓ［Ｊ］．ＰｈｉｌｏｓｏｐｈｉｃａｌＭａｇａｚｉｎｅ，２０１１，９１：４５３６

－４５５４．

［５９］　ＳｐａｅｐｅｎＦ．ＭｕｓｔＳｈｅａｒＢａｎｄｓｂｅＨｏｔ？［Ｊ］．ＮａｔｕｒｅＭａｔｅｒｉａｌｓ，

２００６，５：７－８．

［６０］　ＳｔｅｉｆＰＳ，ＳｐａｅｐｅｎＦ，ＨｕｔｃｈｉｎｓｏｎＪＷ．ＳｔｒａｉｎＬｏｃａｌｉｚａｔｉｏｎｉｎ

ＡｍｏｒｐｈｏｕｓＭｅｔａｌｓ［Ｊ］．ＡｃｔａＭｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａ，１９８２，３０：４４７

－４５５．

［６１］　ＬｅａｍｙＨＪ，ＣｈｅｎＨＳ，ＷａｎｇＴＴ．ＰｌａｓｔｉｃＦｌｏｗａｎｄＦｒａｃｔｕｒｅ

ｏｆＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓ［Ｊ］．ＭｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌＴｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ，１９７２（３）：

６９９－７０８．

［６２］　ＬｉｕＣＴ，ＨｅａｔｈｅｒｌｙＬ，ＥａｓｔｏｎＤＳ，ｅｔａｌ．ＴｅｓｔＥｎｖｉｒｏｎｍｅｎｔｓ

ａｎｄＭｅｃｈａｎｉｃａｌＰｒｏｐｅｒｔｉｅｓｏｆＺｒＢａｓｅＢｕｌｋＡｍｏｒｐｈｏｕｓＡｌｌｏｙｓ

［Ｊ］．ＭｅｔａｌｌＭａｔｅｒＴｒａｎｓＡ，１９９８，２９：１８１１－１８２０．

［６３］　ＬｉＪ，ＳｐａｅｐｅｎＦ，ＨｕｆｎａｇｅｌＴＣ．ＮａｎｏｍｅｔｒｅＳｃａｌｅＤｅｆｅｃｔｓｉｎ

ＳｈｅａｒＢａｎｄｓｉｎａＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓ［Ｊ］．ＰｈｉｌｏｓｏｐｈｉｃａｌＭａｇａｚｉｎｅ，

２００２，８２：２６２３－２６３０．

［６４］　ＧｕＸ，ＬｉｖｉＫＪＴ，ＨｕｆｎａｇｅｌＴＣ．ＳｔｒｕｃｔｕｒｅｏｆＳｈｅａｒＢａｎｄｓｉｎ

ＺｉｒｃｏｎｉｕｍＢａｓｅｄＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓｅｓＯｂｓｅｒｖｅｄｂｙＴｒａｎｓｍｉｓｓｉｏｎＥ

ｌｅｃｔｒｏｎＭｉｃｒｏｓｃｏｐｙ［Ｊ］．ＭａｔｅｒＲｅｓＳｏｃＳｙｍｐＰｒｏｃ，２００３，７５４：

ＣＣ７．９．１－ＣＣ７．９．６．

［６５］　ＤｏｄｄＢ，ＢａｉＹＬ．ＷｉｄｔｈｏｆＡｄｉａｂａｔｉｃＳｈｅａｒＢａｎｄｓ［Ｊ］．Ｍａｔｅ

ｒｉａｌｓＳｃｉｅｎｃｅａｎｄＴｅｃｈｎｏｌｏｇｙ，１９８５，１：３８－４０．

［６６］　ＢａｉＹＬ，ＤｏｄｄＢ．ＡｄｉａｂａｔｉｃＳｈｅａｒＬｏｃａｌｉｚａｔｉｏｎ：Ｏｃｃｕｒｒｅｎｃｅ，

ＴｈｅｏｒｉｅｓａｎｄＡｐｐｌｉｃａｔｉｏｎｓ［Ｍ］．Ｏｘｆｏｒｄ：ＰｅｒｇａｍｏｎＰｒｅｓｓ，１９９２．

［６７］　ＰａｍｐｉｌｌｏＣＡ．ＦｌｏｗａｎｄＦｒａｃｔｕｒｅｉｎＡｍｏｒｐｈｏｕｓＡｌｌｏｙｓ［Ｊ］．

ＪｏｕｒｎａｌｏｆＭａｔｅｒｉａｌｓＳｃｉｅｎｃｅ，１９７５，１０：１１９４－１２２７．

［６８］　ＷｒｉｇｈｔＷＪ，ＳｃｈｗａｒｚＲＢ，ＮｉｘＷＤ．ＬｏｃａｌｉｚｅｄＨｅａｔｉｎｇＤｕｒ

ｉｎｇＳｅｒｒａｔｅｄＰｌａｓｔｉｃＦｌｏｗｉｎＢｕｌｋＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓｅｓ［Ｊ］．Ｍａｔｅｒｉ

ａｌｓＳｃｉｅｎｃｅａｎｄＥｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇＡ，２００１，３１９－３２１：２２９－２３２．

［６９］　ＨｕｆｎａｇｅｌＴＣ，ＪｉａｏＴ，ＬｉＹ，ｅｔａｌ．ＤｅｆｏｒｍａｔｉｏｎａｎｄＦａｉｌｕｒｅｏｆ

Ｚｒ５７Ｔｉ５Ｃｕ２０Ｎｉ８Ａｌ１０ＢｕｌｋＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓｕｎｄｅｒＱｕａｓｉＳｔａｔｉｃａｎｄ

ＤｙｎａｍｉｃＣｏｍｐｒｅｓｓｉｏｎ［Ｊ］．ＪｏｕｒｎａｌｏｆＭａｔｅｒｉａｌＲｅｓｅｒｃｈ，２００２，

１７：１４４１－１４４５．

［７０］　ＹａｎｇＢ，ＭｏｒｒｉｓｏｎＭＬ，ＬｉａｗＰＫ，ｅｔａｌ．ＤｙｎａｍｉｃＥｖｏｌｕｔｉｏｎ

ｏｆＮａｎｏｓｃａｌｅＳｈｅａｒＢａｎｄｓｉｎａＢｕｌｋＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓ［Ｊ］．Ａｐｐｌｉｅｄ

ＰｈｙｓｉｃｓＬｅｔｔｅｒｓ，２００５，８６：１４１９０４．

［７１］　ＬｅｗａｎｄｏｗｓｋｉＪＪ，ＧｒｅｅｒＡＬ．ＴｅｍｐｅｒａｔｕｒｅＲｉｓｅａｔＳｈｅａｒＢａｎｄｓ

ＩｎｍｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓｅｓ［Ｊ］．ＮａｔｕｒｅＭａｔｅｒｉａｌｓ，２００６（５）：１５－１８．

［７２］　ＤａｉＬＨ，ＹａｎＭ，ＬｉｕＬＦ，ｅｔａｌ．ＡｄｉａｂａｔｉｃＳｈｅａｒＢａｎｄｉｎｇ

ＩｎｓｔａｂｉｌｉｔｙｉｎＢｕｌｋＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓｅｓ［Ｊ］．ＡｐｐｌｉｅｄＰｈｙｓｉｃｓＬｅｔｔｅｒｓ，

２００５，８７：１４１９１６．

［７３］　ＪｉａｎｇＭＱ，ＷａｎｇＷ Ｈ，ＤａｉＬＨ．ＰｒｅｄｉｃｔｉｏｎｏｆＳｈｅａｒＢａｎｄ

ＴｈｉｃｋｎｅｓｓｉｎＭｅｔａｌｌｉｃＧｌａｓｓ［Ｊ］．ＳｃｒｉｐｔａＭａｔｅｒｉａｌｉａ，２００９，

６０：１００４－１００７．

４６２


