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摘　 要： 二十面体准晶（ ＩＱＣ）相强化的 Ｍｇ⁃Ｚｎ⁃Ｙ ／ ＲＥ 合金具有优良的室温和高温力学性能， 且可通过热变形处理进一步提高

其力学性能。 但此类 Ｍｇ 合金在铸造和热处理时往往会形成有害的晶体相， 从而弱化 ＩＱＣ 相的强化作用。 准确了解此类 Ｍｇ 合

金中的相变类型、 序列和温度， 尤其是 ＩＱＣ 相的变化， 对通过优化处理工艺提高材料性能非常重要。 为深入了解 Ｍｇ 合金中

准晶相变的规律和机制， 选用成分为 Ｍｇ９５Ｚｎ４􀆰 ３Ｙ０􀆰 ７的合金作为研究对象， 采用原位加热透射电子显微术实时研究了 ＩＱＣ 相到

面心立方 Ｗ 相 Ｚｎ３Ｍｇ３Ｙ２和六方 Ｈ 相 Ｚｎ３ＭｇＹ 的相变， 及 Ｗ ／ Ｍｇ 和 Ｈ ／ Ｍｇ 界面上生长 ＩＱＣ 的固态相变。 ＩＱＣ→Ｗ 和 ＩＱＣ→Ｈ 的

相变温度分别为 ７２０ Ｋ 和 ７２７ Ｋ。 金属间化合物准晶一般由液态形成， 但原位加热观察发现升温至 ５７３ Ｋ 和 ５９３ Ｋ 时， ＩＱＣ 相

颗粒就在六方 Ｈ 相和立方 Ｗ 相的表面上固态外延形核生长。 借助像差校正扫描透射电子显微术研究了准晶和晶体间界面的原

子结构， 从原子尺度解释了金属间化合物准晶在固态条件下的起源。 固态准晶相变的研究为认识准晶起源开辟了新天地。
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1　 前　 言

目前， 镁合金已成功代替了部分钢和铝合金， 应用

于汽车等运载工具中一些常温下的非主力承受部件。 汽

车的不少部件在应用过程中要承受高温和长时间应力作

用， 因此对合金材料的耐热性能具有很高的要求。 目前

应用最广的 Ｍｇ⁃Ａｌ 系合金拥有优良的室温性能， 但高温

强度和抗蠕变性能差。 因此， 为了更多地利用 Ｍｇ 合金

实现装备轻量化， 开发具有优异抗蠕变性能的耐热镁合

金就显得尤为关键［１－３］ 。 镁合金的高温变形特点主要是

晶界滑移与晶内位错运动相结合， 其中晶界滑移占主导
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地位［１］ 。 Ｍｇ⁃Ａｌ 系合金高温性能差的主要原因是晶界上

的强化相 Ｍｇ１７Ａｌ１２的热稳定性低， 在高温条件下晶界软

化而容易发生晶界滑移， 且不再能有效阻碍位错穿过晶

界， 从而导致其强化能力减弱［４］ 。 因此在设计耐热镁合

金时， 应尽量提高合金的高温组织稳定性， 尤其是晶界

附近显微结构的稳定性， 以增大位错运动阻力， 并限制

晶界滑移［１］ 。
１９７９ 年， Ｄｒｉｔｓ 发现添加元素 Ｙ 有利于提高镁合金

的高温性能［５］ 。 Ｍｇ⁃Ｙ 合金的高温蠕变强度远高于 Ｍｇ⁃
Ａｌ 和 Ｍｇ⁃Ｍｎ 合金， 且其抗蠕变性能随 Ｙ 含量的增加而

提高。 Ｍｇ⁃Ｙ 合金优异的高温性能主要源于 Ｙ 在 Ｍｇ 中

产生显著的固溶强化和沉淀强化效应。 由于 Ｙ 在 Ｍｇ 中

的固溶度较大， 因此在 Ｍｇ⁃Ｙ 二元合金的基础上通常还

需添加 Ｚｎ， Ｎｄ 等合金元素以降低 Ｙ 在 Ｍｇ 中的固溶度，
从而使在 Ｙ 含量不变的前提下析出相的体积分数增加。
１９９３ 年， 罗治平等将 Ｍｇ⁃Ｚｎ⁃Ｙ 合金中的三元平衡相 Ｚ
相确定为二十面体准晶相（ ＩＱＣ）， 为高温耐热镁合金的

设计提供了一种新思路［６］ 。 迄今， 人们已经研发了大量

的 ＩＱＣ 强化的 Ｍｇ 合金， 发现当 Ｚｎ ∶ ＲＥ 原子比约为 ６
时， 铸态 Ｍｇ⁃Ｚｎ⁃ＲＥ 合金中的第二相主要是 ＩＱＣ。 ＩＱＣ
中原子的非周期排列使得其硬度高， 界面能低， ＩＱＣ ／
Ｍｇ 界面结合强， 故可作为 Ｍｇ 合金的高效强化相［７］ 。
但是除了 ＩＱＣ 强化相， 在 Ｍｇ⁃Ｚｎ⁃ＲＥ 合金中往往还存在

与 ＩＱＣ 竞争的晶体相， 如 Ｗ⁃Ｚｎ３Ｍｇ３Ｙ２和 Ｈ⁃Ｚｎ３ＭｇＹ［８］ 。
热机械加工处理时， 部分 ＩＱＣ 常常转变成 Ｗ 相或 Ｈ 相

晶体［９］ 。 这些晶体相通常与 Ｍｇ 基体形成非共格的弱结

合界面， 弱化合金的力学性能。 因此， 深入认识 ＩＱＣ、
Ｗ 相和 Ｈ 相等的相变规律对于通过优化处理工艺制备

ＩＱＣ 强化的高性能 Ｍｇ 合金非常重要。
另外， 自从以色列科学家 Ｓｈｅｃｈｔｍａｎ［１０］ 发现金属间

化合物准晶以来， 虽然经过了 ３０ 多年广泛而深入的研

究， 在准晶的制备、 结构和物理性能等方面取得了很大

的进展［１１－１５］ ， 但有一个基础科学问题———“准晶的起

源”仍没有得到解决［１６－１８］ 。 目前， 关于金属间化合物准

晶形成的研究都是基于熔体中已存在的二十面体团簇的

基础之上， 研究人员认为熔体中本身就存在二十面体团

簇， 它们可以作为准晶的形核点［１９－２０］ 。 有学者认为在

Ｍｇ⁃Ｚｎ⁃ＲＥ 合金内的金属间化合物晶体相和 Ｍｇ 之间界面

上观察到的准晶相， 是冷却过程中高温时形成的金属间

化合物与液态 Ｍｇ 发生包晶反应的产物［２１－２２］ 。 但需要指

出的是， 即便 ＩＱＣ 可以通过包晶形核， 在水淬快速冷却

过程中也很可能难以长大到亚微米尺度。 由此可见， 热

处理过程中形成准晶的机理仍缺乏深入的研究， 包括相

变温度、 形核位置和生长规律等重要相变参数尚不够清

楚。 既使包晶反应能够将部分有害金属间化合物晶体转

变成 ＩＱＣ， 但是从工业生产的角度来看， 在 ７２０ Ｋ 以上

的温度进行 Ｍｇ 合金热处理不仅能耗高， 而且容易引发

晶粒和强化相的粗化， 使得材料强度下降， 故可行性不

高。 因此， 研究 Ｍｇ 合金中的准晶及相关相变， 能为高

性能 Ｍｇ 合金的加工和处理提供重要参考数据。 另一个

重要的科学问题是： 结合晶体中已知的原子周期性的占

位特征和它们在相变中发生的位置变化的实验观察， 有

可能为理解热处理过程中准晶的起源提供有关原子尺度

的关键信息。 本文总结了作者课题组近期关于 Ｍｇ 合金

中的准晶及相关相变的主要研究结果［２３－２４］ 。

2　 实　 验

选用纯度为 ９９􀆰 ９％的 Ｍｇ， Ｚｎ 和 Ｍｇ⁃Ｙ 中间合金作

为原始材料， 在氩气保护气氛下用高频感应炉熔炼制备

Ｍｇ⁃４􀆰 ３Ｚｎ⁃０􀆰 ７Ｙ（原子百分数， 下同）合金。 利用 Ｘ 射线

衍射和差热分析（ＤＴＡ）分别初步了解材料的相组成、 加

热与冷却过程中的相变特征。 ＤＴＡ 分析显示块体合金加

热时 发 生 了 两 个 相 变， 起 始 温 度 分 别 为 ７２０ Ｋ 和

７２７ Ｋ［２３］ 。
利用扫描电镜（ ＳＥＭ）观察合金中 ＩＱＣ 的分布情况。

利用 Ｔｅｃｎａｉ Ｆ２０ 电镜进行透射电镜（ＴＥＭ）显微结构分析

和原位加热实验。 原位加热 ＴＥＭ 实验过程中， 首先基

于 ＤＴＡ 分析的结果， 快速升温至 ５００ Ｋ 左右， 然后采用

逐级升温的方式， 温度每升高一级， 保温一定时间， 观

察感兴趣区域的显微结构变化。 完成原位加热观察后，
切断加热电流， 样品快速冷却至室温。 在像差校正扫描

透射电镜（ＳＴＥＭ） Ｔｉｔａｎ ６０－ ３００ 上利用 Ｚ 衬度成像技术

研究材料原子尺度的精细结构。 Ｚ 衬度技术利用高角环

形暗场探测器（ＨＡＡＤＦ）接收发生大角度卢瑟福散射的

电子成像， 像点亮度基本正比于原子序数的平方 Ｚ２， 能

同时给出材料的原子尺度的结构与化学信息［２５－２７］ 。

3　 结果与讨论

3􀆰 1　 铸态合金的显微结构

图 １ 为铸态样品显微结构的背散射 ＳＥＭ、 ＴＥＭ 和

ＨＡＡＤＦ⁃ＳＴＥＭ 观察结果。 背散射 ＳＥＭ 照片中呈较暗衬

度的是 Ｍｇ 基体， 呈较亮衬度的是富含 Ｚｎ 和 Ｙ 的网状

形式分布的第二相。 图 １ｂ 和 １ｃ 是同一个共晶胞微区的

ＴＥＭ 明场照片和 ＨＡＡＤＦ⁃ＳＴＥＭ 照片。 第二相在 ＴＥＭ 明

场照片中呈较暗的衬度， 而在 ＨＡＡＤＦ⁃ＳＴＥＭ 照片中由

于富含重原子 Ｚｎ 和 Ｙ， 呈较亮的衬度。 电子衍射分析

表明第二相为 ＩＱＣ， 如图 ２ 所示。 ＩＱＣ 相在凝固过程中

６４３



　 第 ５ 期 杨志卿等： 镁合金中的准晶及其相变

图 １　 Ｍｇ－４􀆰 ３Ｚｎ－０􀆰 ７Ｙ 合金显微结构： （ａ）背散射 ＳＥＭ 照片， （ｂ）ＴＥＭ 明场照片， （ｃ）ＨＡＡＤＦ－ＳＴＥＭ 照片

Ｆｉｇ􀆰 １　 Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｓ ｏｆ Ｍｇ－４􀆰 ３Ｚｎ－０􀆰 ７Ｙ（ａｔ．％）ａｌｌｏｙ： （ａ） ＳＥＭ， （ｂ） ＴＥＭ， ａｎｄ （ｃ） ＨＡＡＤＦ－ＳＴＥＭ

与 Ｍｇ 在晶界处形成典型的共晶片层组织。
图 ２ 是合金中第二相的 ３ 个典型选区电子衍射

（ＳＡＥＤ）图。 图 ２ａ～ ｃ 的衍射图分别显示 ５ 次、 ３ 次和 ２
次旋转对称性， 表明该合金中的第二相为 ＩＱＣ。 二十面

体准晶内的原子在三维空间呈非周期排列， 而投影在六

维空间中则呈周期排列。 根据 Ｅｌｓｅｒ 指数标定法［２８］ ， 在

ＳＡＥＤ 图中标出了两个最强的衍射斑的指数分别为沿二

次轴的（４４２００２）和沿五次轴的（４４２２２２）。 此外， 大量

ＴＥＭ 衍衬分析和高分辨观察未发现铸态合金中的 ＩＱＣ
与 Ｍｇ 基体存在特定的取向关系。

图 ２　 ＩＱＣ 相的电子衍射分析： （ａ）５ 次轴， （ｂ）３ 次轴， （ｃ）２ 次轴

Ｆｉｇ􀆰 ２　 Ｅｌｅｃｔｒｏｎ ｄｉｆｆｒａｃｔｉｏｎ ａｎａｌｙｓｅｓ ｏｎ ＩＱＣ： （ａ） ５－ｆｏｌｄ ａｘｉｓ， （ｂ） ３－ｆｏｌｄ ａｘｉｓ， ａｎｄ （ｃ） ２－ｆｏｌｄ ａｘｉｓ

3􀆰 2　 IQC→晶体相变

３􀆰 ２􀆰 １　 ＩＱＣ→Ｗ 相变

铸态合金晶界上的 ＩＱＣ 相通常为较厚的长条状。 原

位 ＴＥＭ 观察发现， 晶界上的长条状 ＩＱＣ 相在 ６３３ Ｋ 开

始溶解， 如图 ３ａ 所示。 温度升高至 ６７３ Ｋ， 长条状 ＩＱＣ
相形态开始明显转变， 形成条带状结构， 如图 ３ｂ 所示。
电子衍射分析确定条带状相为立方 Ｗ 相。 图 ３ｃ 和 ３ｄ 为

图 ３ａ 中白色虚线框的区域， 保持温度在 ６７３ Ｋ 时， ＩＱＣ
相从左往右不断被转变为 Ｗ 相过程中拍摄的图像。 图

３ｅ 是对应图 ３ｄ 区域的 ＨＡＡＤＦ－ＳＴＥＭ 像， 长条状 ＩＱＣ
相和条带状 Ｗ 相的相界面清晰可见。 沿灰线段进行能

谱（ＥＤＳ）线扫描， 发现 ＩＱＣ 相和 Ｗ 相的成分稍有差异，
ＩＱＣ 相中的 Ｍｇ 和 Ｚｎ 含量要高于 Ｗ 相的， 但 Ｙ 含量要

低于 Ｗ 相， 结果如图 ３ｆ 所示。 ＥＤＳ 成分测量显示 ＩＱＣ
相和 Ｗ 相可近似表示为 Ｚｎ６Ｍｇ３Ｙ 和 Ｚｎ３Ｍｇ３Ｙ２。 经 ＥＤＳ
线扫描分析显示图 ３ｅ 中条带状 Ｗ 相之间的较暗衬度的

区域富含 Ｍｇ， 而贫 Ｚｎ 和 Ｙ。 这说明在相变过程中，
Ｍｇ、 Ｚｎ 和 Ｙ ３ 种元素发生了长程扩散和重新分布。 新

形成的 Ｗ 相与 ＩＱＣ 有取向关系： ［ １１１］Ｗ ／ ／ ３ｆＩＱＣ， （ ２－
２０）Ｗ ／ ／ （４４２００２） ＩＱＣ， 如图 ３ｅ 插图所示。

在铸态合金中， ＩＱＣ 相在三叉晶界处往往形成共晶

片层组织。 原位 ＴＥＭ 加热时， 首先观察到共晶片层区

域较薄的 ＩＱＣ 片在 ６３３ Ｋ 时开始发生溶解， 到 ６７３ Ｋ 仍

只发生溶解。 进一步提高加热温度至 ６８８ Ｋ， 将会发生

相变。 图 ４ 记录了共晶片层结构的 ＩＱＣ 相在 ６８８ Ｋ 加热

时的微观结构变化。 铸态合金中的片层 ＩＱＣ 相加热到

６８８ Ｋ 时， 大部分已经发生溶解， 残留的黑色相经电子

衍射分析仍为 ＩＱＣ 相， 如图 ４ａ 插图所示。 在 ６８８ Ｋ 保

温， ＩＱＣ 相继续溶解， 如图 ４ｂ 和 ４ｃ 所示。 但是在保温

约 １３０ ｓ 后， 电子衍射分析显示剩余的部分已经转变成

了 Ｗ 相， 最终的形貌如图 ４ｄ 所示。 图 ４ｅ 为原位加热实

验结束后拍摄的该区域的 ＨＡＡＤＦ－ＳＴＥＭ 照片， 衬度最

７４３
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图 ３　 厚大 ＩＱＣ 向 Ｗ 相转变的原位 ＴＥＭ 观察： （ ａ） ６３３ Ｋ，
（ｂ）６７３ Ｋ， １６１ ｓ， （ｃ）６７３ Ｋ， ３６０ ｓ， （ ｄ）６７３ Ｋ， ４２０
ｓ， （ｅ） ～ （ ｆ）相变界面 ＨＡＡＤＦ－ＳＴＥＭ 照片和成分

Ｆｉｇ􀆰 ３　 Ｉｎ ｓｉｔｕ ＴＥＭ ｏｂｓｅｒｖａｔｉｏｎｓ ｏｆ ＩＱＣ→Ｗ ｔｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｆｏｒ
ｔｈｉｃｋｅｒ ＩＱＣ ａｔ ｇｒａｉｎ ｂｏｕｎｄａｒｉｅｓ： （ ａ） ｄｉｓｓｏｌｕｔｉｏｎ ｏｆ ＩＱＣ ａｔ
６３３ Ｋ， （ｂ） ～ （ｄ） ｈｅａｔｉｎｇ ａｔ ６７３ Ｋ ｆｏｒ １６１ ｓ， ３６０ ｓ ａｎｄ
４２０ ｓ， ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙ． （ ｅ） ～ （ ｆ） ＨＡＡＤＦ－ＳＴＥＭ ｉｍａｇｅ ａｎｄ
ｃｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎ ａｎａｌｙｓｉｓ ｆｏｒ ＩＱＣ ／ Ｗ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ｒｅｇｉｏｎ．

图 ４　 在 ６８８ Ｋ 温度下原位 ＴＥＭ 加热时共晶片层区域 ＩＱＣ 溶解

与相变： （ａ）０ ｓ， （ｂ）９１ ｓ， （ｃ）１１１ ｓ， （ｄ）１３１ ｓ。 （ｅ）图
ｄ 区域的 ＨＡＡＤＦ－ＳＴＥＭ 照片

Ｆｉｇ􀆰 ４　 Ｉｎ ｓｉｔｕ ＴＥＭ ｏｂｓｅｒｖａｔｉｏｎｓ ｏｆ ｄｉｓｓｏｌｕｔｉｏｎ ａｎｄ ｔｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｏｆ
ＩＱＣ ａｔ ６８８ Ｋ ｆｏｒ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｈｅａｔｉｎｇ ｔｉｍｅ ： （ａ） ０ ｓ， （ｂ） ９１ ｓ，
（ｃ） １１１ ｓ， （ｄ） １３１ ｓ， ａｎｄ （ ｅ） ＨＡＡＤＦ－ＳＴＥＭ ｉｍａｇｅ ｆｏｒ
ｔｈｅ ｒｅｇｉｏｎ ｓｈｏｗｎ ｉｎ （ｄ）

亮的颗粒是 Ｗ 相。 与图 ４ａ 相比， 发现 Ｗ 相的体积要明

显小于 ＩＱＣ 相的体积。 因此， 不仅一部分 ＩＱＣ 相发生溶

解， 还发生了 ＩＱＣ 相到 Ｗ 相的相变。 弥散分布的细小

颗粒为 Ｍｇ－Ｙ 化合物［２３］ 。
３􀆰 ２􀆰 ２　 ＩＱＣ→Ｈ 相变

图 ５ 是胞状共晶 ＩＱＣ 相原位加热过程中结构演变的

系列图像。 铸态样品从室温升至 ６４８ Ｋ 时， 共晶 ＩＱＣ 相

已有很小一部分发生溶解； 升温至 ６８８ Ｋ， ＩＱＣ 相的溶

解速度加快， 如图 ５ａ 和 ５ｂ 所示。 除了 ＩＱＣ 相继续溶

解， 在 ６８８ Ｋ 保温 ４１０ ｓ 后， 其中在残留的 ＩＱＣ 晶粒在

图 ５　 在 ６８８ Ｋ 原位加热过程 ＩＱＣ 相转变为 Ｈ 相的录像上截

取的一系列图像： （ａ）在升温至 ６８８ Ｋ 之前， ＩＱＣ 已部

分溶解， （ ｂ） ～ （ ｉ）一个颗粒在平直的 ＩＱＣ ／ Ｍｇ 界面上

长大的过程， （ ｂ）上的白色箭头指向一个新出现的微

小颗粒， （ｇ）和（ ｉ）中的插图分别为新形成的 Ｈ 相与

ＩＱＣ 的复合电子衍射谱与放大像。

Ｆｉｇ􀆰 ５　 Ｓｎａｐｓｈｏｔｓ ｓｈｏｗｉｎｇ ｔｈｅ ｔｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｏｆ ＩＱＣ→Ｈ ｄｕｒｉｎｇ ｉｎ

ｓｉｔｕ ｈｅａｔｉｎｇ ａｔ ６８８ Ｋ： （ａ） ａｎ ｉｍａｇｅ ｓｈｏｗｉｎｇ ｐａｒｔｉａｌ ｄｉｓｓｏ⁃

ｌｕｔｉｏｎ ｏｆ ＩＱＣ ｄｕｅ ｔｏ ｈｅａｔｉｎｇ ａｔ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｓ ｂｅｌｏｗ ６８８ Ｋ，

（ｂ） ～ （ ｉ） ｆｏｒｍａｔｉｏｎ ａｎｄ ｇｒｏｗｔｈ ｏｆ ａ ｎｅｗ ｐａｒｔｉｃｌｅ ｏｎ ｔｈｅ

ｆｌａｔ ＩＱＣ ／ Ｍｇ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ． Ｉｎｓｅｔｓ ｉｎ （ ｇ） ａｎｄ （ ｉ） ａｒｅ ａ ｃｏｍ⁃

ｐｏｓｉｔｅ ＳＡＥＤ ｐａｔｔｅｒｎ ａｎｄ ａｎ ｅｎｌａｒｇｅｄ ｉｍａｇｅ ｆｏｒ ＩＱＣ ａｎｄ ｔｈｅ

ｎｅｗｌｙ ｆｏｒｍｅｄ Ｈ ｐｈａｓｅ ｐａｒｔｉｃｌｅ， ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙ．

一侧的 ＩＱＣ ／ Ｍｇ 界面处出现了一个很小的颗粒， 如图 ５ｂ
中的白色箭头所示。 此时由于颗粒尺寸太小， 衬度还不

够明显。 在 ｔ ＝ ４２６ ｓ 时， 这个新颗粒的衬度已经很明

显， 而且表面具有小面特征， 而且 ４ 个平直的表面夹角

互相约为 １２０°， 如图 ５ｃ 所示。 在 ｔ ＝ ４４３ ｓ 时， 这个新

颗粒继续长大， 显示出六边形的一部分轮廓， 新颗粒旁

８４３
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边的 ＩＱＣ ／ Ｍｇ 界面向 ＩＱＣ 相一侧不断凹进， 如图 ５ｄ 所

示。 随时间的推移， 这个颗粒按特定的表面不断长大，
同时 ＩＱＣ 晶粒尺寸不断缩小， 如图 ５ｅ ～ ｉ 所示。 这个新

形成的具有小面特征的颗粒由电子衍射分析确定为六方

Ｈ 相， 平直的侧表面是｛１－ １００｝晶面， 如图 ５ｇ 和 ５ｉ 的
插图所示。 根据 Ｗｕｌｆｆ 法则［２９］ ， ｛１－１００｝晶面的表面能

低， 所以生长时这些晶面不断扩展， 使系统的自由能最

小。 Ｈ 相的［０００１］轴平行于 ＩＱＣ 相的三次轴， 并且 Ｈ
相的｛２２－４０｝衍射斑与 ＩＱＣ 相的｛４４２００２｝衍射斑几乎重

合， 如图 ５ｇ 插图的箭头所示。 Ｈ 相的成分经能谱测量

为 Ｚｎ５７􀆰 １Ｍｇ２４􀆰 ４Ｙ１８􀆰 ５， 可表示为 Ｚｎ３ＭｇＹ。
在原位 ＴＥＭ 加热时， Ｍｇ⁃４􀆰 ３Ｚｎ⁃０􀆰 ７Ｙ 合金中在 ６７３

Ｋ 发生 ＩＱＣ 向 Ｗ 相转的转变； 当温度升高至 ６８８ Ｋ 后，
三叉晶界处剩余的 ＩＱＣ 共晶片层开始向 Ｈ 相转变， 也

有部分剩余的 ＩＱＣ 继续转变成 Ｗ 相。 原位加热过程中

Ｗ 相和 Ｈ 相的长大速度都是由原子扩散速度控制的，
满足 Ａｖｒａｍｉ 方程［２３］ 。 原位 ＴＥＭ 观察到的两个相变温度

比 ＤＴＡ 分析在大块样品中测到的两个相变的开始温度

低约 ５０ Ｋ， 这是 ＴＥＭ 样品薄膜效应造成的结果［３０］ 。 因

此， ＤＴＡ 曲线上在 ７２０ Ｋ 和 ７２７ Ｋ 的两个吸热峰应该分

别对应于 ＩＱＣ→Ｗ 和 ＩＱＣ→Ｈ 相变。 鉴于 ＩＱＣ 为该类合

金的有效强化相， 但塑性变形过程中在 Ｗ ／ Ｍｇ 界面和

Ｈ ／ Ｍｇ 界面上容易形成微裂纹而导致界面开裂［３１］ 。 因此

为了保障合金优异的力学性能， 该类合金的热处理温度

不宜高于 ＩＱＣ→Ｗ 的相变开始温度， 以避免发生 ＩＱＣ 向

Ｗ 或 Ｈ 相的转变。
3􀆰 3　 晶体/Mg 界面上的 IQC 固态形核与生长

３􀆰 ３􀆰 １　 Ｈ ／ Ｍｇ 界面上形成 ＩＱＣ
在铸态样品中， 发现有少量的六方 Ｈ 相。 图 ６ａ 为

Ｈ 相晶粒以及对应的［２－１－ １０］轴的 ＳＡＥＤ 图。 在室温

时 Ｈ 相与 Ｍｇ 基体的界面非常光滑干净， 其上没有其他

颗粒。 升高温度至 ５７３ Ｋ 并保温约 ３ ｍｉｎ 后， 在 Ｈ ／ Ｍｇ
界面上开始出现小颗粒， 它们随着加热时间的延长朝

Ｍｇ 基体一侧生长。 进一步升高温度， 小颗粒的数量越

来越多， 尺寸也不断变大。 当温度达到 ６２８ Ｋ 时， Ｈ ／
Ｍｇ 界面上已形成了大量尺寸达 １００ ｎｍ 的小颗粒， 如图

６ｂ 所示。 经电子衍射和高分辨 ＨＡＡＤＦ⁃ＳＴＥＭ 成像分析，
发现这些小颗粒为 ＩＱＣ。 此外， 还观察到随着 ＩＱＣ 颗粒

的生长， Ｈ ／ Ｍｇ 界面向 Ｈ 相内部移动， 这表明 ＩＱＣ 相的

生长消耗了 Ｈ 相。 能谱分析 ＩＱＣ 相的成分非常接近 Ｚｎ６

Ｍｇ３Ｙ， 其 Ｍｇ 含量要高于 Ｈ 相， Ｙ 含量明显低于 Ｈ 相，
Ｚｎ 含量仅略低于 Ｈ 相。 另外非常重要的是， 在整个相

变过程中 Ｈ 相和 Ｍｇ 晶粒一直显示明显的衍衬衬度， 如

图 ６ 所示。 这表明在形成 ＩＱＣ 的相变过程中 Ｍｇ 和 Ｈ 相

都没有发生熔化， 而是一直保持晶体状态。 因此， 这些

ＩＱＣ 颗粒不是由包晶或共晶反应生成， 而是固态相变的

产物。

图 ６　 原位加热时 ＩＱＣ 颗粒在 Ｈ 相周围先析出： （ ａ） ＲＴ；

（ｂ）６２８ Ｋ， 箭头所指小颗粒为 ＩＱＣ。 （ ａ）中插图为 Ｈ

相的电子衍射谱， （ｂ）中的插图为 ＩＱＣ 沿五次轴的原

子分辨率 ＨＡＡＤＦ－ＳＴＥＭ 照片。

Ｆｉｇ􀆰 ６　 ＩＱＣ ｆｏｒｍａｔｉｏｎ ａｔ Ｈ ／ Ｍｇ ｉｎｔｅｒｆａｃｅｓ ｄｕｒｉｎｇ ｉｎ ｓｉｔｕ ｈｅａｔｉｎｇ：

（ ａ） ＲＴ， （ｂ） ６２８ Ｋ． Ｓｍａｌｌ ｐａｒｔｉｃｌｅｓ ｉｎｄｉｃａｔｅｄ ｂｙ ｔｈｅ ａｒ⁃

ｒｏｗ ｉｎ （ｂ） ａｒｅ ＩＱＣ． Ｔｈｅ ｉｎｓｅｔｓ ｉｎ （ ａ） ａｎｄ （ ｂ） ａｒｅ ａ

ＳＡＥＤ ｐａｔｔｅｒｎ ｏｆ Ｈ ｐｈａｓｅ ｒｅｃｏｒｄｅｄ ａｌｏｎｇ ｔｈｅ ［２－１－１０］

ｚｏｎｅ ａｘｉｓ ａｎｄ ａｎ ａｔｏｍｉｃ ｒｅｓｏｌｕｔｉｏｎ ＨＡＡＤＦ－ＳＴＥＭ ｉｍａｇｅ

ｏｆ ＩＱＣ ｒｅｃｏｒｄｅｄ ａｌｏｎｇ ａ ５－ｆｏｌｄ ａｘｉｓ， ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙ．

通过大量电子衍射和极图分析， 发现新形成的 ＩＱＣ
颗粒和 Ｈ 相存在两种特定的取向关系［２４］ ， 分别记为

ＯＲ１ 和 ＯＲ２， 如图 ７ 所示。 图 ７ａ 和 ７ｂ 的衍射图对应取

向关系 ＯＲ１， 可描述为 ［ ０００１］ Ｈ ／ ／ ３ｆＩＱＣ， ［ １１ － ２０］ Ｈ ／ ／
２ｆＩＱＣ， ［２－１－１０］ Ｈ ／ ／ ２ｆＩＱＣ； 图 ７ｃ 和 ７ｄ 的衍射图对应取

向关系 ＯＲ２， 可描述为 ［ ０００１］ Ｈ ／ ／ ２ｆＩＱＣ， ［ １１ － ２０］ Ｈ ／ ／
５ｆＩＱＣ（近似平行， 取向差仅有 １􀆰 ７°）， ［ ２ － １ － １０］ Ｈ ／ ／
２ｆＩＱＣ。 两相之间特定的取向关系暗示相变中它们之间存

在密切关系。
３􀆰 ３􀆰 ２　 Ｗ ／ Ｍｇ 界面上形成 ＩＱＣ

将铸态合金在 ７５３ Ｋ 保温 １０ ｈ 并淬火处理， 得到具

有干净界面的立方 Ｗ⁃Ｚｎ３Ｍｇ３Ｙ２相颗粒， 如图 ８ａ 所示。
图 ８ａ 中的插图是 Ｗ 相［１１１］晶带轴的电子衍射谱。 图

８ｂ～ ｆ 为原位加热过程中这个 Ｗ 相颗粒与 Ｍｇ 界面变化

的系列 ＴＥＭ 照片。 升温至 ４７３ Ｋ 时， 在 Ｍｇ 基体中开始

９４３
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图 ７　 ＩＱＣ 与 Ｈ 相取向关系的电子衍射和极图分析： （ ａ） ～

（ｃ）和（ｄ） ～ （ ｆ）分别对应于取向关系 ＯＲ１ 和 ＯＲ２ 的电

子衍射谱和极图

Ｆｉｇ􀆰 ７　 Ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｒｅｌａｔｉｏｎｓｈｉｐｓ ｂｅｔｗｅｅｎ ＩＱＣ ａｎｄ Ｈ ｐｈａｓｅｓ： （ａ）

～ （ ｃ） ＳＡＥＤ ｐａｔｔｅｒｎｓ ａｎｄ ｔｈｅ ｓｔｅｒｅｏｇｒａｍ ｆｏｒ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ

ｒｅｌａｔｉｏｎｓｈｉｐ ＯＲ１， （ｄ） ～ （ ｆ） ＳＡＥＤ ｐａｔｔｅｒｎｓ ａｎｄ ｔｈｅ ｓｔｅｒ⁃

ｅｏｇｒａｍ ｆｏｒ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｒｅｌａｔｉｏｎｓｈｉｐ ＯＲ２

析出许多小颗粒； 继续升温至 ５７３ Ｋ， 这些小颗粒不断

长大， 尤其是在如图 ８ｂ 中的孔洞边缘处更加明显。 经

图 ８　 原位加热过程中在 Ｗ ／ Ｍｇ 界面上形成准晶颗粒： （ ａ）室温，

（ｂ）５７３ Ｋ， （ｃ）５９３ Ｋ， （ｄ）６１３ Ｋ， （ｅ）６２３ Ｋ， （ ｆ）６３３ Ｋ

Ｆｉｇ􀆰 ８　 Ｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｏｆ ＩＱＣ ａｔ Ｗ ／ Ｍｇ ｉｎｔｅｒｆａｃｅｓ ｄｕｒｉｎｇ ｉｎ ｓｉｔｕ ｈｅａｔｉｎｇ：

（ ａ） ｒｏｏｍ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ， （ｂ） ５７３ Ｋ， （ｃ） ５９３ Ｋ， （ｄ） ６１３ Ｋ，

（ｅ） ６２３ Ｋ， ａｎｄ （ ｆ） ６３３ Ｋ

成分测量和衍射分析， Ｍｇ 晶粒中的这些析出相为六方

结构的拉乌斯相 ＭｇＺｎ２。 图 ８ｂ 的插图是对应于该析出

相［１１－ ２０］晶带轴的高分辨 ＨＡＡＤ⁃ＳＴＥＭ 照片。 因此，
可推测在 ４７３ ～ ５７３ Ｋ 区间， 淬火合金的基体中固溶的

Ｚｎ 在加热到此区间与 Ｍｇ 结合以 ＭｇＺｎ２相的形式沉淀析

出。 继续提高加热温度至 ５９３ Ｋ， 析出的 ＭｇＺｎ２相又开

始逐渐固溶至 Ｍｇ 基体中， 如图 ８ｃ 所示。 在 ５９３ Ｋ 保温

约 ３ ｍｉｎ 后， 在 Ｗ ／ Ｍｇ 界面上开始出现小的颗粒， 并朝

Ｍｇ 基体一侧生长， 如图 ８ｃ 和 ８ｄ 中的箭头所示。 继续

升高温度， 这些颗粒不断长大， 通过电子衍射分析确定

其为 ＩＱＣ 相， 如图 ８ｄ～ ｆ 所示。 图 ８ｄ 中的插图为析出的

ＩＱＣ 小颗粒的 ５ 次轴电子衍射谱。 在 ６３３Ｋ 保温 １７ ｍｉｎ
后， 已有 ＩＱＣ 颗粒长大至约 ４５０ ｎｍ， 而且在 ＩＱＣ 颗粒

的旁边， Ｗ ／ Ｍｇ 界面向 Ｗ 相一侧凹进， 可见 ＩＱＣ 相的

生长消耗了部分 Ｗ 相。 溶解的 Ｗ 相可以为 ＩＱＣ 颗粒的

０５３
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生长提供所需的（部分）Ｙ 原子。 由图 ８ 可见， 在 Ｗ ／ Ｍｇ
界面上形成 ＩＱＣ 的过程中， Ｗ 相和 Ｍｇ 都一直保持为晶

体状态， 因此这也是一个固态相变。
对新形成的 ＩＱＣ 颗粒与母相 Ｗ 相的取向关系进行

了大量的复合电子衍射分析， 发现［１－１０］Ｗ ／ ／ ２ｆＩＱＣ， ［１
－３１］Ｗ ／ ／ ５ｆＩＱＣ， 分别如图 ９ａ 和 ９ｂ 所示。 将 Ｗ 相的［１－
１０］轴和 ＩＱＣ 的二次轴定为极图的中心点， 与中心点夹

角为 ３１􀆰 ４８°的［１－３１］Ｗ轴叠加在 ＩＱＣ 的五次轴上， 可以

画出如图 ９ｃ 所示的 Ｗ 相和 ＩＱＣ 的复合极图。 上述操作

使得与中心点夹角为 ９０°的［１１１］Ｗ轴恰好叠加在 ＩＱＣ 的

一个三次轴上， 即： ［１１１］Ｗ ／ ／ ３ｆＩＱＣ。 这也被电子衍射实

验所证实。 但是， Ｗ 相的所有＜１１０＞晶带轴和 ＩＱＣ 的五

次轴总是存在少量偏差， 无法完全重合。 因此， 新形成

的 ＩＱＣ 相与 Ｗ 相存在唯一的学取向关系： ２ｆＩＱＣ ／ ／ ［ １ －
１０］Ｗ， ５ｆＩＱＣ ／ ／ ［１－３１］Ｗ， ３ｆＩＱＣ ／ ／ ［１１１］Ｗ。

图 ９　 ＩＱＣ 与 Ｗ 相取向关系的电子衍射和极图分析： （ ａ） 和

（ｂ）电子衍射谱， （ｃ）极图。

Ｆｉｇ􀆰 ９　 Ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｒｅｌａｔｉｏｎｓｈｉｐ ｂｅｔｗｅｅｎ ＩＱＣ ａｎｄ Ｗ ｐｈａｓｅｓ： （ａ） ～

（ｂ）ＳＡＥＤ ｐａｔｔｅｒｎｓ， ａｎｄ （ｃ） ｃｏｒｒｅｓｐｏｎｄｉｎｇ ｓｔｅｒｅｏｇｒａｍ

３􀆰 ３􀆰 ３　 ＩＱＣ ／ Ｈ、 ＩＱＣ ／ Ｗ 的界面精细结构

电子衍射分析显示， 大多数 Ｗ 相和 Ｈ 相颗粒与 Ｍｇ
晶粒不存在特定的晶体学取向关系， 而新形成的 ＩＱＣ 颗

粒却总是跟 Ｗ 相或 Ｈ 相颗粒存在特定的取向关系， 分

别如图 ７ 和 ９ 所示。 因此， 在 Ｈ ／ Ｍｇ 和 Ｗ ／ Ｍｇ 界面上

ＩＱＣ 颗粒的形核必定与 Ｈ 相和 Ｗ 相密切相关。 为了深

入理 解 准 晶 颗 粒 的 形 成 与 生 长 机 制， 利 用 高 分 辨

ＨＡＡＤＦ－ＳＴＥＭ 技术研究了 ＩＱＣ ／ Ｈ 界面和 ＩＱＣ ／ Ｗ 界面的

原子尺度结构。
图 １０ａ 和 １０ｂ 分别是对应于取向关系 ＯＲ１ 和 ＯＲ２

的 ＩＱＣ ／ Ｈ 界面的高分辨 ＨＡＡＤＦ⁃ＳＴＥＭ 像。 界面上灰色

箭头所指的像点主要为 Ｙ 的原子柱， 其强度明显要弱于

远离界面的 Ｈ 相中对应位置的像点， 这是由 Ｙ 和 Ｍｇ 原

子的互扩散造成的。 如图 １０ 示， 新形成的 ＩＱＣ 相与 Ｈ
相之间符合取向关系 ＯＲ１， ２ｆＩＱＣ ／ ／ ［２－１－１０］ Ｈ， ３ｆＩＱＣ ／ ／

［０００１］ Ｈ， 界面为 Ｈ 相的基面（０００１） Ｈ。 如果不考虑畸

变， Ｈ 相中 Ｚｎ１（灰白色）和 Ｚｎ２（深灰色）二十面体的二

图 １０　 ＩＱＣ ／ Ｈ 界面结构： （ａ） ＩＱＣ 与 Ｈ 相具有取向关系 ＯＲ１，

（ｂ） ＩＱＣ 与 Ｈ 相具有取向关系 ＯＲ２

Ｆｉｇ􀆰 １０　 Ａｔｏｍｉｃ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｏｆ ＩＱＣ ／ Ｈ ｉｎｔｅｒｆａｃｅｓ： （ａ） ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｒｅ⁃

ｌａｔｉｏｎｓｈｉｐ ＯＲ１， ａｎｄ （ｂ） ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｒｅｌａｔｉｏｎｓｈｉｐ ＯＲ２

１５３
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次轴平行于［２－１－１０］ Ｈ方向［３２］ 。 在界面上 ＩＱＣ 相一侧，
核心二十面体（黑色）沿二次轴投影， 与 Ｈ 相界面上的

Ｚｎ１ 二十面体以共顶点的方式连接， 这与 Ｈ 相内部 Ｚｎ２
二十面体和 Ｚｎ１ 二十面体（图中下面的标为 ２ 和 １ 的两

个二十面体）的连接方式一致。 图 １０ｂ 为 ＩＱＣ 颗粒与 Ｈ
相之间符合 ＯＲ２ 取向关系的界面， ２ｆＩＱＣ ／ ／ ［ ２－ １－ １０］ Ｈ，
３ｆＩＱＣ ／ ／ ［０００１］ Ｈ； 界面为 Ｈ 相的棱柱面（０１－１０） Ｈ。 Ｈ 相

中灰色的 Ｚｎ３ 二十面体的五次轴或者二次轴平行于［２－
１－１０］ Ｈ方向， 两个近邻的取向不同的 Ｚｎ３ 二十面体以

互相穿插的方式形成二十面体对 （共一个双五棱锥，
Ｐｅｎｔａｇｏｎａｌ Ｂｉｐｙｒａｍｉｄ）， 如图中两个标为 ３ 的二十面体。
在界面上 ＩＱＣ 相一侧， 黑色标记的核心二十面体沿二次

轴投影， 与 Ｈ 相界面上的 Ｚｎ３ 二十面体互相穿插， 这与

Ｈ 相内部 Ｚｎ３ 二十面体对的连接方式完全一致。 在图 １０
所示的两个例子中， ＯＲ１ 和 ＯＲ２ 两种取向的 ＩＱＣ 相的

核心二十面体与 Ｈ 相表面的二十面体的连接都继承了 Ｈ
相内部二十面体的连接方式。 换言之， 新的二十面体按

外延方式在 Ｈ 相的表面形成， 作为 ＩＱＣ 的核心来引发

其形核。
图 １１ 是沿着 ＩＱＣ 相的二次轴和 Ｗ 相的［１－１１］轴拍

摄的 ＩＱＣ ／ Ｗ 界面高分辨 ＨＡＡＤＦ－ＳＴＥＭ 像。 在 ＩＱＣ 相的

区域， 二十面体对称团簇沿二次轴的投影叠加于其上，
边长为 ０􀆰 ３０ ｎｍ 的核心二十面体（黑色）在团簇的最里

层。 在界面附近， Ｗ 相中的 Ｍｇ 立方八面体与 ＩＱＣ 相中

二十面体对称团簇的第三层二十面体（灰白色）尺寸接

近； 而且 Ｗ 相中的畸变立方八面体与 ＩＱＣ 相中二十面

体对称团簇的核心二十面体尺寸也接近。 另外， 需要着

重指出的是 Ｗ 相中的 Ｍｇ 立方八面体与 ＩＱＣ 相中二十面

体对称团簇的原子堆垛都是四面体堆垛结构。
原位加热至 ５７３ Ｋ 和 ５９３ Ｋ 时， 合金中 Ｈ ／ Ｍｇ 界面

和 Ｗ ／ Ｍｇ 界面上开始析出 ＩＱＣ 颗粒， 而且在这两个温度

都显著低于 ＩＱＣ 向 Ｈ 相或 Ｗ 相转变的温度。 因此， 可

考虑在适当的温度对热变形处理后的合金进行退火处

理， 不仅能够保障 ＩＱＣ 相的稳定性， 而且能使合金中的

Ｈ 相或 Ｗ 相与 Ｍｇ 的界面上析出 ＩＱＣ 颗粒， 这不仅降低

了有害相（Ｈ、 Ｗ）的体积分数， 而且形成的 ＩＱＣ ／ Ｍｇ 界

面比 Ｈ ／ Ｍｇ、 Ｗ ／ Ｍｇ 非共格界面的结合更强， 从而减轻

热变形处理的副作用。

３􀆰 ３􀆰 ４　 Ｈ ／ Ｍｇ 与 Ｗ ／ Ｍｇ 界面上形成准晶的机制

能谱分析显示在 Ｈ ／ Ｍｇ 和 Ｗ ／ Ｍｇ 界面上新形成的准

晶颗粒的成分都非常接近 Ｚｎ６Ｍｇ３Ｙ， 而 Ｈ 相和 Ｗ 相的

成分分别近似为 Ｚｎ３ＭｇＹ 和 Ｚｎ３Ｍｇ３Ｙ２。 另外， 还观察到

Ｈ 相和 Ｗ 相随着准晶颗粒的长大发生了局部溶解， 见

图 ６ 和 ８。 由此可知， Ｈ 相和 Ｗ 相通过局部溶解为准晶

图 １１　 ＩＱＣ ／ Ｗ 界面结构。 ＩＱＣ 内部二十面体团簇

的核心二十面体、 第二层和第三层原子分

别用黑色、 深灰色和灰白色球体标识。

Ｆｉｇ􀆰 １１　 Ａｔｏｍｉｃ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｏｆ ＩＱＣ ／ Ｗ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ． Ａｔｏｍｓ

ｏｎ １ｓｔ ｔｏ ３ ｒｄ ｓｈｅｌｌ ｏｆ ａｎ ｉｃｏｓａｈｅｄｒａｌ ｃｌｕｓｔｅｒ ａｒｅ

ｓｈｏｗｎ ｉｎ ｂｌａｃｋ， ｄａｒｋ ｇｒｅｙ ａｎｄ ｈｏａｒｙ， ｒｅｓｐｅｃ⁃

ｔｉｖｅｌｙ．

颗粒在 Ｈ ／ Ｍｇ 和 Ｗ ／ Ｍｇ 界面上的形成和长大提供了所需

的 Ｙ 原子。 在固态晶体中不可能像在液态体系中那样靠

随机取向的二十面体原子团簇的整体运动和吸收来形成

准晶颗粒［３３］ ， 而应是通过原子一个一个地扩散平移和

重排来形成新结构， 这在能量上和几何上才更加可行。
六方 Ｈ 相中存在 ４ 种畸变的原子二十面体占位［３２］ ，

其中的 ３ 种畸变较小的 Ｚｎ１、 Ｚｎ２ 和 Ｚｎ３ 二十面体团簇

已在图 １０ 中标出。 二十面体团簇是 ＩＱＣ 准晶的基本构

成单元， 而其最内部是一个 １２ 个原子组成的核心二十

面体。 基于 ＩＱＣ 与 Ｈ 相的这一结构相似性， 作者团队

构建了在 Ｈ 相上形成 ＩＱＣ 准晶的外延形核模型， 如图

１２ 所示。 Ｈ 相的表面终止在基面含 Ｙ 原子层上， Ｈ 相

内部本身存在 Ｚｎ１（灰白色）和 Ｚｎ２（深灰色）二十面体连

成的二十面体链， 如图 １２ａ 所示。 加热驱动原子的扩

散， Ｍｇ 原子和 Ｙ 原子之间互扩散， Ｚｎ 原子在界面附近

的 Ｍｇ 基体中局部偏聚。 当局部的 Ｚｎ 和 Ｙ 达到一定的

浓度时， 界面上 Ｍｇ 基体一侧偏聚的化学无序的原子需

要有序化来降低局部自由能， 而四面体堆垛不仅能最小

化比体积， 而且降低局部自由能［１９，３４］ ， 所以偏聚的原

子首先在 Ｈ 相表面附近与 Ｈ 相表面的原子按四面体密

堆重新占位。 图 １２ｂ 显示 Ｈ 相表面处存在一个五棱锥

（Ｚｎ１ 二十面体的一部分）， 偏聚的原子在这个五棱锥上

按四面体密堆方式形成一个方向相反的新五棱锥（黑

２５３
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色）。 固态条件下， 每次只有一个或者几个原子重排到

适当位置， 这样逐步进行， 完全不同于液态体系中准晶

通过吸收整个的二十面体团簇来生长的过程［２４，３２］ 。 Ｚｎ，
Ｍｇ 和 Ｙ 原子继续按四面体密堆重新排列， 在这个新五

棱锥上最终形成一个完整的二十面体， 与 Ｈ 相中 Ｚｎ１ 二

十面体共顶点连接， 如图 １２ｃ 所示。 在 Ｈ 相的棱柱面

（０１－１０） Ｈ上， 与上面的过程类似， 原子同样可以按四

面体密堆方式逐步形成新的二十面体（黑色）， 与 Ｚｎ３
二十面体共一个双五棱锥连接， 如图 １２ｄ～ ｆ 所示。 新形

成的黑色二十面体可以通过其表面持续地按照四面体密

堆方式吸收原子， 逐步长大成 ＩＱＣ 的一个基本构成单

元———直径为 ２ ｎｍ 的二十面体团簇［２４］ 。 以这个二十面

体团簇为基础， 其周围的原子相继发生二十面体有序重

组， 并且相邻 团 簇 之 间 以 覆 盖 （ Ｃｏｖｅｒｉｎｇ） 的 方 式 相

连［１１，３５］ ， 长大成如图 ６ｂ 所示的 ＩＱＣ 颗粒。

图 １２　 Ｈ 相上形成 ＩＱＣ 的模型： （ａ） ～ （ｃ）在 Ｈ 相基面上形成

与其具有 ＯＲ１ 取向关系的二十面体团簇， （ｄ） ～ （ ｆ）在

Ｈ 相（０１－１０）柱面上形成与其具有 ＯＲ２ 取向关系的二

十面体团簇

Ｆｉｇ􀆰 １２　 Ａｔｏｍｉｃ ｍｏｄｅｌ ｆｏｒ ｔｈｅ ｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｏｆ ＩＱＣ ｏｎ ｓｕｒｆａｃｅｓ ｏｆ Ｈ

ｐｈａｓｅ ｉｎ Ｍｇ⁃Ｚｎ⁃Ｙ ａｌｌｏｙｓ： （ａ） ～ （ｃ） ｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｏｆ ａｎ ｉｃｏ⁃

ｓａｈｅｄｒｏｎ ｏｎ ｔｈｅ ｂａｓａｌ ｐｌａｎｅ ｏｆ Ｈ ｐｈａｓｅ， （ｄ） ～ （ ｆ） ｆｏｒｍａ⁃

ｔｉｏｎ ｏｆ ａｎ ｉｃｏｓａｈｅｄｒｏｎ ｏｎ ｔｈｅ ｐｒｉｓｍａｔｉｃ （０１－１０） ｐｌａｎｅ ｏｆ

Ｈ ｐｈａｓｅ

图 １３ａ 是 Ｗ 相单胞的原子结构， 棱上的 １２ 个 Ｍｇ
原子由灰白色线条勾勒出一个 Ｍｇ 立方八面体。 类似

地， 里面的 ８ 个 Ｚｎ ／ Ｍｇ 原子和面上的 ４ 个 Ｙ 原子也由黑

色线条勾勒出一个畸变的立方八面体。 图 １３ｂ 为 Ｍｇ 立

方八面体的立体图。 上、 下层各三个 Ｍｇ 原子构成

（１１１）面， Ｍｇ 原子的间距为 ０􀆰 ４８ ｎｍ。 如果立方八面体

中间的六个 Ｍｇ 原子绕［１１１］Ｗ轴旋转 ３０°， 再三个向上、
三个向下各平移 ０􀆰 ２７ ｎｍ， 至灰白色原子的位置， 就从

立方八面体转变成二十面体［３６］ ， 如图 １３ｂ 所示。 因此，
Ｗ 相中的 Ｍｇ 原子在热激活作用下按照上述路径进行位

置微调， 就能实现立方八面体团簇向二十面体团簇（灰
白色）的转变。 Ｍｇ 立方八面体的这一结构转变使得内部

的畸变立方八面体上的原子与外层原子不再符合四面体

密堆， 必然会促使畸变立方八面体上的原子发生平移，
以满足四面体密堆。 另外， 畸变立方八面体有 ４ 个顶点

上的 Ｙ 原子在 Ｍｇ 立方八面体的表面上， 在热激活和浓

度梯度的驱动下向外扩散， 其位置由原子半径较小的

Ｚｎ 或 Ｍｇ 原子替代， 最终导致畸变立方八面体转变成尺

寸较小的核心二十面体（黑色）。 Ｍｇ 立方八面体周围原

本按四面体密堆的其它原子也会为了继续满足四面体密

堆而发生平移和扩散， 坐落到二十面体的三角面上方的

间隙处， 与两层二十面体都形成四面体密堆结构， 构成

二十面体对称团簇中的五角十二面体（深灰色）， 如图

１３ｃ 所示。 最终， 原子按照四面体密堆的方式逐层的形

成一个直径约为 ２ ｎｍ 的层级结构的二十面体团簇， 并

以此团簇为基础在 Ｗ ／ Ｍｇ 界面上生长 ＩＱＣ 颗粒， 如图 ８
所示。 如果原子按照与图 １３ｂ 所示相逆的过程重组， 将

实现二十面体向立方八面体的转变， 导致如图 ３ 和 ４ 所

示的 ＩＱＣ 向 Ｗ 相变［２３］ 。
虽然 Ｈ 相中存在二十面体原子柱， Ｗ 相中存在 Ｍｇ

原子构成的立方八面体， 但是 Ｈ 相和 Ｗ 相都不是 ＩＱＣ
的晶体近似相， 它们的晶体结构中都不存在二十面体原

子团簇。 因此， 在 Ｈ ／ Ｍｇ 界面和 Ｗ ／ Ｍｇ 界面上形成的

ＩＱＣ 不可能通过移动整个二十面体团簇实现， 而是必须

先形成单个的二十面体团簇。 二十面体团簇是多层的层

级结构， 其形成和生长是由核心二十面体的形成开始

的， 如图 １２ 和 １３ 所示。 不论是在 Ｈ ／ Ｍｇ 界面上还是在

Ｗ ／ Ｍｇ 界面上， 一旦形成了一个二十面体团簇， 它就可

以作为形核点以自催化的方式诱发其它二十面体团簇的

形成。 大量直径约为 ２ ｎｍ 的二十面体团簇以覆盖的方

式形成 ＩＱＣ 颗粒， 相邻的二十面体团簇之间共有部分原

子［１１］ 。 共有原子构成的小团簇就是后来形成的二十面

体的晶核［１１，３５］ 。
六方 Ｈ⁃Ｚｎ３ＭｇＹ 相和立方 Ｗ⁃Ｚｎ３Ｍｇ３Ｙ２相的原子堆

３５３
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图 １３　 Ｗ 相上形成 ＩＱＣ 的模型： （ ａ）Ｗ 相单胞， （ ｂ）Ｗ 相单胞棱边上 Ｍｇ 原子构成的立方八面体及其二十面体转变，

（ｃ）三层的二十面体团簇。 图（ｂ）中黑色线勾画出了二十面体中一个五棱锥。

Ｆｉｇ􀆰 １３　 Ａｔｏｍｉｃ ｍｏｄｅｌ ｆｏｒ ｔｈｅ ｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｏｆ ＩＱＣ ｏｎ ｓｕｒｆａｃｅｓ ｏｆ Ｈ ｐｈａｓｅ ｉｎ Ｍｇ⁃Ｚｎ⁃Ｙ ａｌｌｏｙｓ： （ａ） ｕｎｉｔ ｃｅｌｌ ｏｆ Ｗ ｐｈａｓｅ， （ｂ） ｔｒａｎｓｆｏｒ⁃

ｍａｔｉｏｎ ｆｒｏｍ ａ ｃｕｂｏｃｔａｈｅｄｒｏｎ ｔｏ ａｎ ｉｃｏｓａｈｅｄｒｏｎ， ａｎｄ （ｃ） ａ ｔｈｒｅｅ－ｌａｙｅｒ ｉｃｏｓａｈｅｄｒａｌ ｃｌｕｓｔｅｒ． Ｉｎ （ ｂ）， ｂｌａｃｋ ｌｉｎｅｓ ｏｕｔｌｉｎｅ ａ

ｐｅｎｔａｇｏｎａｌ ｐｙｒａｍｉｄ ｗｉｔｈ ｏｎｅ ａｔｏｍ ａｔ ｅａｃｈ ｏｆ ｉｔｓ ｓｉｘ ｖｅｒｔｉｃｅｓ ｉｎ ａｎ ｉｃｏｓａｈｅｄｒｏｎ．

垛密堆分别约是二十面体准晶 Ｚｎ６Ｍｇ３Ｙ 的 ７９％和 ７４％。
原子的二十面体密堆结构具有最高的原子堆垛密度和最

低的体系自由能［１９，３４］ 。 另外， 大量实验表明， 只有当

体系的价电子浓度处在 ２􀆰 ０～ ２􀆰 １５ 之间时［３７－３８］ ， 才能在

Ｚｎ⁃Ｍｇ⁃Ｙ 三元体系中形成二十面体准晶。 Ｈ⁃Ｚｎ３ ＭｇＹ 相

和立方 Ｗ⁃Ｚｎ３Ｍｇ３Ｙ２相的价电子浓度分别是 ２􀆰 ２ 和 ２􀆰 ２５，
都高于准晶能够形成的价电子浓度的上限 ２􀆰 １５， 因此

它们都具有正常的晶体结构， 而不是 ＩＱＣ 准周期结构。
当局域成分接近或达到 Ｚｎ ∶ Ｍｇ ∶ Ｙ ＝ ６ ∶ ３ ∶ １ 时， 该区

域的价电子浓度（价电子数量 ／原子数）约为 ２􀆰 １， 恰好

满足二十面体准晶形成所需要的局域价电子浓度。 因

此， 随着原位加热造成的扩散使得 Ｈ ／ Ｍｇ、 Ｗ ／ Ｍｇ 界面

附近成分接近或达到 Ｚｎ ∶ Ｍｇ ∶ Ｙ ＝ ６ ∶ ３ ∶ １ 时， 就可能

发生如图 １２ 和 １３ 所示的局域原子二十面体密堆重组，
从而降低系统的自由能， 引发 ＩＱＣ 颗粒的形核与生长。

4　 结　 论

通过原位电镜观察确定了 Ｍｇ⁃Ｚｎ⁃Ｙ 合金中的二十面

体准晶 Ｚｎ６Ｍｇ３Ｙ 向晶体转变的序列和温度。 在加热至

７２０ Ｋ 和 ７２７ Ｋ 时， 准晶 Ｚｎ６Ｍｇ３Ｙ 相继开始转变成立方

Ｗ⁃Ｚｎ３Ｍｇ３Ｙ２相和六方 Ｈ⁃Ｚｎ３ＭｇＹ 相。 为了防止准晶强化

相向有害晶体相转变， 保障该类合金的优异力学性能，
应尽量避免在高于 ７２０ Ｋ 的温度下进行热处理或热变形

加工。
原位电镜观察到在远低于 ＩＱＣ→Ｈ 和 ＩＱＣ→Ｗ 转变

温度加热时， 伴随着 Ｈ 相和 Ｗ 相颗粒的部分溶解， 在

Ｈ ／ Ｍｇ、 Ｗ ／ Ｍｇ 界面上发生固态相变， 形成了大量 ＩＱＣ
颗粒。 这意味着可以通过适当的热处理降低有害相（Ｈ、
Ｗ）的体积分数， 同时形成比 Ｈ ／ Ｍｇ、 Ｗ ／ Ｍｇ 非共格界面

结合更强的 ＩＱＣ ／ Ｍｇ 界面， 从而减轻 Ｈ 相或 Ｗ 相对材

料力学性能的不利影响。 在 Ｈ ／ Ｍｇ 界面上， ＩＱＣ 相的形

核是通过在 Ｈ 相表面形成外延二十面体对实现的。 Ｗ
相表层的立方八面体原子通过位置微调转变成二十面体

堆垛， 诱发 ＩＱＣ 相的形核。
新形成的 ＩＱＣ 颗粒与 Ｈ 相和 Ｗ 相具有特定的取向

关系。 ＩＱＣ 与 Ｈ 相 存 在 两 种 特 定 的 取 向 关 系：
［０００１］ Ｈ ／ ／ ３ｆＩＱＣ， ［１１－２０］ Ｈ ／ ／ ２ｆＩＱＣ， ［２－１－１０］ Ｈ ／ ／ ２ｆＩＱＣ；
和 ［０００１］ Ｈ ／ ／ ２ｆＩＱＣ， ［１１－ ２０］ Ｈ ／ ／ ５ｆＩＱＣ（近似平行， 取向

差仅有 １􀆰 ７°）， ［２－１－１０］ Ｈ ／ ／ ２ｆＩＱＣ。 ＩＱＣ 与 Ｗ 相存在唯

一的 取 向 关 系： ２ｆＩＱＣ ／ ／ ［ １ － １０ ］Ｗ， ５ｆＩＱＣ ／ ／ ［ １ － ３１ ］Ｗ，
３ｆＩＱＣ ／ ／ ［１１１］Ｗ。
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［１１］ Ｇｕｍｍｅｌｔ Ｐ． Ｇｅｏｍｅｔｒｉａｅ Ｄｅｄｉｃａｔａ ［ Ｊ］， １９９６ （６２）： １－１７．

［１２］ Ｓｔｅｉｎｈａｒｄｔ Ｐ Ｊ， Ｊｅｏｎｇ Ｈ Ｃ． Ｎａｔｕｒｅ ［ Ｊ］， １９９６ （ ３８２）： ４３１
－４３３．

［１３］ Ｓｔｅｉｎｈａｒｄｔ Ｐ Ｊ， Ｊｅｏｎｇ Ｈ Ｃ， Ｓａｉｔｏｈ Ｋ， ｅｔ ａｌ． Ｎａｔｕｒｅ ［ Ｊ］， １９９８

（３９６）： ５５－５７．

［１４］ Ｗｅｂｅｒ Ｓ， Ｙａｍａｍｏｔｏ Ａ． Ｐｈｉｌｏｓｏｐｈｉｃｌａ Ｍａｇａｚｉｎｅ Ａ ［ Ｊ］， １９９７

（７６）： ８５－１０６．

［ １５ ］ Ｙａｍａｍｏｔｏ Ａ， Ｗｅｂｅｒ Ｓ． Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｌｅｔｔｅｒｓ ［ Ｊ］， １９９７

（７８）： ４ ４３０－４ ４３３．

［１６］ Ｓｔｅｕｒｅｒ Ｗ． Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｎｏｎ⁃Ｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ Ｓｏｌｉｄｓ ［ Ｊ］， ２００４ （３３４）：

１３７－１４２．

［１７］ Ｓｔｅｕｒｅｒ Ｗ． Ｚｅｉｔｓｃｈｒｉｆｔ ｆüｒ Ｋｒｉｓｔａｌｌｏｇｒａ⁃ｐｈｉｅ ［ Ｊ］， ２００４ （ ２１９）：

３９１－４４６．

［１８］ Ｓｔｅｕｒｅｒ Ｗ． Ａｐｐｌｉｅｄ Ｃｒｙｓｔａｌｌｉｇｒａｐｈｙ ［ Ｊ］， ２００４： ２５４－２５９．

［１９］ Ｋｅｌｔｏｎ Ｋ Ｆ． Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｎｏｎ⁃Ｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ Ｓｏｌｉｄｓ ［ Ｊ］， ２００４ （３３４）：

２５３－２５８．

［２０］ Ｒｏｉｋ Ｏ Ｓ， Ｇａｌｕｓｈｋｏ Ｓ Ｍ， Ｓａｍｓｏｎｎｉｋｏｖ Ｏ Ｖ， ｅｔ ａｌ． Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ

Ｎｏｎ⁃Ｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ Ｓｏｌｉｄｓ ［ Ｊ］， ２０１１ （３５７）： １ １４７－１ １５２．

［２１］ Ｓｉｎｇｈ Ａ， Ｗａｔａｎａｂｅ Ｍ， Ｋａｔｏ Ａ， ｅｔ ａｌ． Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎ⁃

ｇｉｎｅｅｒｉｎｇ Ａ ［ Ｊ］， ２００５ （３９７）： ２２－３４．

［２２］ Ｌｉ Ｍ Ｒ， Ｋｕｏ Ｋ Ｈ． Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍｐｏｕｎｄｓ ［ Ｊ］， ２００７

（４３２）： ８１－８９．

［２３］ Ｌｉｕ Ｊ Ｆ， Ｙａｎｇ Ｚ Ｑ， Ｙｅ Ｈ Ｑ． Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍｐｏｕｎｄｓ

［ Ｊ］， ２０１５ （６２１）： １７９－１８８．

［２４］ Ｌｉｕ Ｊ Ｆ， Ｙａｎｇ Ｚ Ｑ， Ｙｅ Ｈ Ｑ． Ｓｃｉｅｎｔｉｆｉｃ Ｒｅｐｏｒｔｓ ［ Ｊ］ ２０１５

（５）： ０９８１６．

［２５］ Ｐｅｎｎｙｃｏｏｋ Ｓ Ｊ． Ｕｌｔｒａｍｉｃｒｏｓｃｏｐｙ ［ Ｊ］， １９８９ （３０） ５８－６９．

［２６］ Ｐｅｎｎｙｃｏｏｋ Ｓ Ｊ， Ｊｅｓｓｏｎ Ｄ Ｅ． Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｌｅｔｔｅｒｓ ［ Ｊ］， ２００７

（６４）： ９３８－９４１．

［２７］ Ｙａｎｇ Ｚ Ｑ， Ｃｈｉｓｈｏｌｍ Ｍ Ｆ， Ｄｕｓｃｈｅｒ Ｇ， ｅｔ ａｌ． Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ

［ Ｊ］， ２０１３ （６１）： ３５０－３５９．

［２８］ Ｅｌｓｅｒ Ｖ． Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｂ ［ Ｊ］， １９８５ （３２）： ４ ８９２－４ ８９８．

［２９］ Ｗｕｌｆｆ Ｇ． Ｚｅｉｔｓｃｈｒ⁃ｉｆｔ ｆüｒ Ｋｒｉｓｔａｌｌｏｇｒａｐｈｉｅ ｕｎｄ Ｍｉｎｅｒａｌｏｇｉｅ ［ Ｊ］，

１９０１ （３４）： ４４９－５３０．

［３０］ Ｌｉ Ｈ Ｘ， Ｍａｏ Ｓ Ｃ， Ｚａｎｇ Ｋ Ｔ， ｅｔ ａｌ． Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍ⁃

ｐｏｕｎｄｓ ［ Ｊ］， ２０１４ （５８８）： ３３７－３４２．

［ ３１］ Ｓｉｎｇｈ Ａ， Ｓｏｍｅｋａｗａ Ｈ， Ｍｕｋａｉ Ｔ． Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒ⁃

ｉｎｇ Ａ ［ Ｊ］， ２０１１ （５２８）： ６ ６４７－６ ６５１．

［３２］ Ｄｅｎｇ Ｄ Ｗ， Ｋｕｏ Ｋ Ｈ， Ｌｕｏ Ｚ Ｐ， ｅｔ ａｌ． Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ

Ｃｏｍｐｏｕｎｄｓ ［ Ｊ］， ２００４ （３７３）： １５６－１６０．

［３３］ Ｋｅｙｓ Ａ Ｓ， Ｇｌｏｔｚｅｒ Ｓ Ｃ． Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｌｅｔｔｅｒｓ ［ Ｊ］， ２００７

（９９）： ２３５５０３．

［３４］ Ｆｒａｎｋ Ｆ Ｃ． Ｐｒｏｃｅｅｄｉｎｇｓ ｏｆ ｔｈｅ Ｒｏｙａｌ Ｓｏｃｉｅｔｙ ｏｆ Ｌｏｎｄｏｎ Ｓｅｒｉｅｓ Ａ

［ Ｊ］， １９５２ （２１５）： ４３－４６．

［３５］ Ｋｕｏ Ｋ Ｈ（郭可信） ． Ｐｈｙｓｉｃｓ（物 理） ［ Ｊ］， ２０００ （ ２９）： ７０８
－７１１．

［３６］ Ｓｈｅｎ Ｚ， Ｋｒａｍｅｒ Ｍ Ｊ， Ｊｅｎｋｓ Ｃ Ｊ， ｅｔ ａｌ． Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｖ Ｂ ［ Ｊ］，

１９９８ （５８）： ９ ９６１－９ ９７１．

［３７］ Ｍａｅｚａｗａ Ｒ， Ｋａｓｈｉｍｏｔｏ Ｓ， Ｉｓｈｉｍａｓａ Ｔ． Ｐｈｉｌｏｓｏｐｈｉｃａｌ Ｍａｇａｚｉｎｅ

Ｌｅｔｔｅｒｓ ［ Ｊ］， ２００４ （８４）： ２１５－２２３．

［３８］ Ｔｓａｉ Ａ Ｐ． Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ ｏｆ Ａｄｖａｎｃｅｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ［ Ｊ］，

２００８ （９）： ８５－１０６．

（编辑　 盖少飞）

５５３


