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复相合金的快速凝固及电阻率研究

摘 要

本文选取偏晶、包晶和共晶三种不同类型的复相合金作为研究对象，较为

系统地研究了急冷快速凝固条件下复相合金的组织形成规律，对比分析了急冷

与深过冷两种快速凝固过程的共性和差异，同时探索了快速凝固复相合金的电

学性能特征。取得了以下主要研究结果：

研究了Fc-Sn和Cu-Pb系偏晶合金在快速凝固过程中的组织和相选择规律、

相分离行为和晶体生长特性，揭示了快速偏晶转变动力学机制。在急冷快速凝

固条件下，液相分离在很大程度上受到抑制，各种成分的偏晶合金均获得了均

匀弥散的微观组织。在Fc-Sn偏晶系合金中，大的冷却速率使较高温度下惯常发

生的包晶转变被抑制。Fe．15．6％sn亚偏晶合金由单相静Fe固溶体组成；Fe．40％Sn

亚偏晶合金和Fe_48．8％Sn偏晶合金除形成过饱和的a．Fe相之外，还形成了具有

六方晶体结构的亚稳相Fel 3sn和B．sn；Fe．58％Sn过偏晶合金则形成了甜Fe相

与亚稳的B．Sn、Fel 3Sn和Fesn2相。随着冷却速率增大，亚稳相种类及数量趋

于增多，偏晶、亚偏晶合金的组织形态由柱状晶向等轴晶转变，过偏晶合金则

因发生液相分离和熔体流动而形成规则排布的纤维状组织。

在Cu．Pb偏晶系合金中，偏晶、亚偏晶合金中富Cu相以枝晶方式在过冷熔

体中快速生长。其分枝能力很强，将富Pb的L2液滴包覆其中，凝固形成晶内细

小的(Pb)相。富Pb相在很大程度上分布于(cu)枝晶的晶内。过偏晶合金的凝固

组织由不规则的团块状富Cu相和分布于其间的富Pb相加细小的(Cu)枝晶混合

相组成。随着冷却速率增大，晶粒尺寸显著减小，组织形态由粗大枝晶向细小

的等轴晶转变。

通过系统地研究co．cu和胁Cu系包晶系合金急冷快速凝固行为，揭示了
包晶合金的组织演变规律和液相分离动力学机制。在Co．Cu系合金中，快速凝

固使co在(cu)相中的固溶度从平衡条件下的7．46％扩展到20％。当c0>80％Cu

时，包晶相(cu)可从过冷熔体中直接形核析出，形成单相(cu)的凝固组织。随着

冷速增大，组织形态由等轴晶向柱状晶转变。c0在4“70％Cu成分范围内，液

相分离被抑制，凝固组织呈现出明显的分区结构——辊面细晶区和自由面粗晶

区。细晶区中aco和(Cu)相竞争形核，并以枝晶方式交互生长，形成形态细密的

两相混合组织。粗晶区中aCo为领先相，～定量的富Cu相分布于o【Co枝晶间隙，
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形成以aCo为主相的凝固组织。

Fe．cu包晶合金发生液相分离的成分范围较窄，约在40“6．4％cu之间。由

于液池底部动量和能量传输的共同作用，液池底部形成了高160~300岫的热边
界层和160~240岫的动量边界层。随着雷诺数的增大，热边界层厚度单调增大，
而动量边界层厚度先缓慢减小后稍有回升，随之急剧减小。当鼬<1024时，动

量传输作用较强，液相流动对组织形成影响显著，分离液相易于形成纤维状凝

固组织。当Rc>1024时动量传输受到抑制，能量传输作用显著增强，冷速增大，

容易获得均匀细小的等轴晶组织。

系统地探索了共晶合金的快速凝固及其组织演变规律，揭示了不规则共晶

的形成机制。在大的过冷度或冷却速率下，共晶合金的组织形态以不规则共晶

为特征。两相竞争形核、随机分枝和交互生长导致不规则共晶的形成。随着冷

速的增大，共晶组织显著细化，均匀性明显提高。

对比分析了偏晶、包晶和共晶三种不同类型复相合金快速凝固的个性和共

性规律。在深过冷和急冷两种快速凝固方式中，尽管深过冷熔体可获得较大的

形核过冷度，但其冷却速率相对较小。而急冷快速凝固的冷却速率高达106刚s。

三类合金的凝固行为对冷却速率均十分敏感。随着冷却速率的增大，复相合金

的竞争形核和生长态势增强，凝固组织显著细化，均匀性提高。凝固特性表现

为：不规则共晶凝固、包晶相独立形核生长和相分离受到抑制。急冷快速凝固

比深过冷快速凝固更容易获得组织细小、均匀弥散的快速凝固组织。

通过深入研究三种不同类型合金的快速凝固特征，揭示了复相合金的微观

结构与电阻率之间的相关性。随着冷速增大，Fe．sn偏晶系合金亚稳相数量增多，

对自由电子散射作用增强，合金电阻率显著增大；Cu-Pb偏晶系合金因固溶度、

∞)相弥散度和晶粒细化及晶体缺陷密度引起的散射源增多，合金电阻率显著增
大。冷速增大使包晶系合金的晶界、位错等晶体缺陷数量增多，对自由电子的

散射作用增强，合金的电阻率也呈现出明显地增大趋势。由于冷速增大，共晶

合金相中的固溶度增大，晶界和晶体缺陷数量增多，对自由电子的散射作用增

强，合金的电阻率显著增大。当晶界散射系数卜+1时，可使用M．S模型对快速

凝固复相合金的电阻率进行理论计算。

关键词：复相合金，快速凝固，过冷度，冷却速率，组织形态，电阻率
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Rapid Solidi行cation and Electrical Resistivi锣of

Multiphase AlIoys

Abstract

The pha∞snllc眦，micros扛Ilctuml momhoIogy and elecmcal佗si鲥vity of r卵idly
solidiflcd mono协ctic。p鲥tcctic and eul：ectic alloys have b啪inve鲥gated by瑚pid
qu即chillg m劬od．The main resuhs are obtained as follows．
The nlicrostnlcture锄d phase sclection，phase sepa删on behaviOr and cly蹦
站owm ch龇a吲stic of Fe_Sn and Cu-Pb monotectic a110ys are syste埘uatically
inveStigated dl咖g mpid∞lidification，the dynamjc InecllaIlism of monotectic
仃a邶fomlation h嬲bcen re、，ealed．Under rapid solidifcation conditiom，the ph勰e

separaltion is e丘故：tively sllppressed．The homogeneous micmstmctllrc is obtai皿ed for

various monI)tcctic alloys．Fof Fe．Sn mono删c alloys，larger cooling r卸te mm∞s the
peritectic仃黜f．0mation generally诅虹ng place at eleva：ted tempa曩№s suppressed。
The micros缸uctI|_re Of Fe．15．6％Sn hypomoIlot鳅ic allOy OOnsists of single．phase
舡F色sohd∞luti∞，觚d that of Fe．40％Sn llypomono锄mc and Fe_48．8％Sn
monotectic a110y is composed of hexagonal觚d metastarble Fel 3SIl'B—Sn弛d a·Fe

phase．Fe一58％Sh hypemono忱宅tic alloy consists of mctastable B—Sn、Fel 3Sn弛d
FeSn2 ph勰e麟cept for producing a fcw of∞Fe pha盹witIl tlle i11cre勰e of cooling
rate，tlle varieW mld amo珊I忸of metasta_ble pllase tands t0 iIlcreaSe．The

microstnlctIlre morphOlOPⅣ仃aIlsfornls缸n colll】[Ilnar tO eqlliaxed crystal f．or
monotectic觚d hypomoIlotectic aUoys．The relmlar arr孤翟脚fibe卜like nlicrostn|cttlrc
is fbnned for hypermonotectic alloy．
For Cu．Pb monotectic aUoys，due to tI坞hi2王ler bran曲ling ability ofCumch phaSe

掣D、】lj证g in a dendritic m锄er in Inonotectic and II”omono缸∞tic alloys，which、viU
缸ap也e k@b)出oplets in me g印of dendrites孤d results in也e fomation of
intefdeIldridc fi∞(Pb)ph硒e．1hs Cu-rich口h勰e distributcs iIl i删锄dri吐c spacing
to a毋∞at extent．The microstnlc眦of hyp豇mono删c allOy consists Of irreg皿l戤
block-lil(e Cu-rich phase锄d intcrde巾艄吐c mixtIlre of Pb币ch phase锄d fine(Cu)
dendrite．Wi廿l nle rise ofcooling rate，the掣aill size ilecreases and the IIlicros打uctllre
is re丘【趟．The microstnlctIlral morphology缸趾sf0唧s f如m coarse dcndritc to fine
eqlliaxcd铲ain．
The rapid∞lidification b妇ior of Co-Cu锄d Fe-Cu binary alloys h船been
investi鲥ed systemalically．For Co-Cu peritectic alloys，the S01ubili竹of Co in(Cu)
ph签e is exteIlded缸髓7．46％llIlder eqllilibri啪condi蛀on to 20％．Ifc0>80％Cll，吐峙
peritectic ph船e(C11)、Ⅳill娜ipitatc fbm unde“，00led meh immediately，which
re洲Its in me fo皿a吐on of single ph船e(Q1)．With the increa∞of cooling船tc，the
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micros臼ⅫmHal mOrphology由阿陷fo咖s f如m eqllia)【ed t0 colllIIlIl盯s臼劬船．hl t11e
composition r觚ge of 40～70％Cll’the phase separation is suppressed，solidification
micros帆lcture displays obviously tow kinds of crystal zones：fine crystal瑚e Ilear
wh∞l sl】】旺ace and course crystal zone iIl f}ce吼lrf如e．The aCo aIld(Cu)phase
nllclcate competitively龇ld alte=nlatively丹_o、Ⅳin a m锄er of dendrite in丘ne crystal
zonc．n leads to the珈【ixturc s圩ucnlre oftow phase f．orms．m coarse cryst“zone，0【Co

is the咖ary ph硒e，a few of Cu-rich口h邪e dig晡butcd in the gap of aCo d％drites，
th耐．ore t圭le maill phaSe is也e o【Co phase m廿1e耐crostmctllre．
The com∞smon Of Fe．Cu anoys witll ph船e separation is in the mgre of

4(卜66．4％Cu．Due to<be common action of渊gy and mom胡1t啪仃aIlsp嘶，the
therInal bo吼dary layer witll 16(卜300“m lli吐锄d moma曲mn bollIldary layer wim

160^之40um廿lickness iIl tlle bottom of pllddle have fo姗ed．With tlle incre嬲e of Re
mlI]曲er，the thiclmess of tllcrrnal boundary layer monotonously increase．Wllile tlle

thiclmess of momen．胁boundary layer slowly dlecreases at first，tllen slig虹ly rises
aIld sllarply dccrea∞s．If Re<1024，dlle to dom访am mom即tIIm仃ansport，出e liqllid

now tl嬲remar|【able e丘毫cts on micros饥lct山．e fonnation．The separated liquid phase

is likelv t0 fbrnl the fiber-like microstructIlre．If Re>1024．since也e momen咖
仃ansport has been suppressed锄d t置le energy transport get domina咄the cooling mte
ofundercooled melt iIlcreases，it leads to the fonnation ofeqlliaxed micro咖c1：ure．
The rapid solidificatiOn and micros仇lctuml evolution of eutectic allOys 1lave

been姐alyzed deeply． UIlder larger undercooling or cooling rate，e1】tectic

micros虹uctIIre is ch棚．acterized by柚omalous eutectic．The competitive nucleation，

姗dom b砌ching and intemctiOn掣Dw也bet、Ⅳeen tow eutectic p}la∞reslllt in the
fonnationofanomalous eutectic．Wim the rise ofcooling ra：te，e眦ctic micrOsnucture
is re如ed nmrIocdly，its ll】【lif-orrIlity increases obviously．
The siI】[1ilarities and di任brences of monotectic，peritec廿c and clItectic alloys ill

rapid∞lidification a∞compar耐．For the tow rapid Solidification process雌一一lli曲

undercooliIlg觚d melt quenclling m劬ods，tllOugh也e high undercooliIlg caIl obtaill
the largcr nucleation undercooIing，its cooliIlg豫te is relatively low．The coolmg饱te

d1J血g men quenching reaches up to 100K／s．Mor∞veL t11e mpid solidificalion
behavior of threc kinds of allovs is all se姗itive to cooling rate．With nle incre韶e of

cooling姻te，tlle competiti、，c nucleati∞and母-owm tendency of multiphase alloys
increase，tlle micros觚1ctIlrc is refhlcd柚d i协uIlifomi竹is improved．However，tllree
allovs exhib“diffbrem solidi矗cation characteristics：a∞malous eutectic solidification

(eutectic alloy)，independent nucleation and growm of peritectic phase 0eritec缸c

alloy)趾d ph鹤e sepa洲on is sllppres∞d(monotecdc allo”．As compared wim high
und咖oliIlg process，tlle meh quenching method is卿to obtain the fine and
llnifb衄r习lpid solidifica土ion micros饥lctIlre．
The relationships betvveen the micros恤lcture锄d resisdv“y Of tllr∞kinds of

m枷plmse alloys have been Studied syj栅atically．With the rise of cooling ratc，也e

Ⅳ



西北工业大学博士学位论文

mmlber of metastable phaSe inc托嬲es，which iIlte]雌ifies the scat劬g of f}∞
elec加璐，leadiIlg to the remarka_ble incrc嬲e Of el训cal resiStivity．Due t0 the
i玎crease of solubility，crystal defects densi钾and dispersion de#∞ee of(Cm phase as

well as microstnlctI玎e rcfinement。the resistiv“y of Cu—Pb peritectic alloys iIlcreases

r咄arkably、析th cooliIlg豫te．The increase of cooliIlg姐te m出∞s tlle amount of graill
boundary趾d dislocatio璐in peritectic alloys iIlcre嬲e，w【lich intensifies恤
scat蜘ng of fbe elcc仕。船，leadiIlg to tlle rem扣_kable increase of electrical resistivi坶．
Due to也e i堇lcrc觞iIlg of cooling rate，tlle∞lubility of solute iIl emectic alloy phaSe

趾d the锄ount of cfys眦defects increase，which int伽【sifies tlle sca壮eriIlg of f把e
eIectro璐，resuIting in tlle rem越kabIe inc∞ase of electrical resistivitv．Under tlle

corldition t11at the g嘶boundary renection coe伍cient，approaches 1，the electrical
reSistivity ofrapidly solidificd酬tiph舔e alloys canbe删ictcd tlleoretically．

Key words： Mumpha∞alloy；Rapid∞lidificalioIl；Undercooling；Cooling ralc；
Micros蛔l曲lml molphology；Elect】jcal r鹳istiVi锣
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本文的主要成果与创新之处

本文的主要成果与创新之处

1、研究了Fe_sn偏晶系合金在急冷快速凝固过程中的组织和相选择特征，

理论分析了偏晶合金组织随冷却速率演变规律。发现随着冷速的增大，亚稳相的

种类及含量趋于增多，偏晶、亚偏晶合金的组织形态由柱状晶向等轴晶转变。过

偏晶合金则因发生液相分离和熔体流动而形成规则排布的纤维状组织。

2、对比分析了Cu．Pb偏晶系合金在急冷和深过冷条件下的快速凝固特征。

实验结果表明，在深过冷条件下富Pb相主要分布于(cu)枝晶晶界，而在急冷快

速凝固条件下晶内(Pb)相含量明显增大。随着冷却速率的增大，基体组织显著细

化，富Pb相分布更趋均匀。

3、通过系统研究包晶系合金急冷快速凝固过程，揭示出包晶合金的组织形

成规律。急冷条件下Co．Cu包晶合金的包晶转变被抑制，包晶相可从过冷熔体

中直接形核析出。Fe．Cu包晶合金发生液相分离的成分范围缩减至40“6．4％Cu。

随着冷却速率的增大，凝固组织显著细化。

4、对液相流动与组织形成的相关规律进行了理论计算。发现在急冷快速凝

固条件下，具有液相分离行为的偏晶和包晶合金于液池底部高约200岬的急冷
区内发生液相分离。分离的L2液滴在辊面驱动的熔体流动剪应力作用下发生变

形，通过碰撞聚合或搭接凝并，经快速凝固形成纤维状组织。

5、对共晶合金的急冷快速凝固研究发现，共晶合金的快速凝固组织以不规

则共晶为特征。在大的过冷度或冷却速率下，两相竞争形核、随机分枝和交互生

长导致不规则共晶的形成。随着冷速增大，共晶组织显著细化，均匀性明显提高。

6、对比分析了偏晶、包晶和共晶三类合金快速凝固的个性和共性规律。在

急冷和深过冷两种快速凝固方式中，急冷快速凝固的冷却速率比大体积深过冷快

速凝固高出2~3个数量级。三类合金对冷速均+分敏感。随着冷速的增大，复

相合金的竞争形核与生长态势增强，凝固组织显著细化，均匀性提高。凝固特性

表现为：不规则共晶凝固、包晶相独立形核生长和相分离受到抑制。

7、通过研究三种不同类型合金的快速凝固过程，揭示出快速凝固合金的组

织形态与电学性能之间的相关规律。随着冷却速率的增大，固溶度增大、晶体缺

陷和亚稳相数量增多，对自由电子的散射作用增强，复相合金电阻率显著增大。

Ⅵ
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第一章文献综述

本章简要介绍了实现液态金属快速凝固的物理条件及快速凝固特征；概述

了偏晶合金、包晶合金和共晶合金的快速凝固研究现状；阐述了低维金属材料

的电阻率理论和尺寸效应；指出了本文的研究目标和课题来源。

1．1引言

快速凝固合金材料，如非晶、纳米晶和微晶材料制备技术的发展，为提升

传统金属材料性能提供了新的契机。快速凝固材料以其组织精细均匀、偏析程

度小、可形成亚稳相甚至非晶结构等组织特征，具有优异的物理化学性能，在

微电子、机械、化工和国防工业领域具有广泛的应用前景【1．3】。合金的物理、化

学和力学性能与合金的成分、相结构和组织形态密切相关。由于快速凝固合金

通常为亚稳态材料，其凝固过程受到超常物理条件如深过冷、急速冷却和凝固

环境等的制约，凝固动力学机制十分复杂，所获得的凝固组织形态和亚稳相结

构具有不确定性，从而造成快速凝固合金性能表征方面的特殊性。

近年来，凝固理论方面的研究已经取得了很大进展：从传热、传质和固液

界面动力学三个方面对凝固动力学过程和快速晶体生长行为给出日趋合理的定

量描述；日臻完善的固液界面形态稳定性理论，可在低速生长至高速生长的较

大范围内，全面预测界面能、曲率效应、溶质截留效应和结晶潜热等对晶体生

长方式和组织形态的影响规律，并提供晶体形态演变的定量判据。然而，。现有

的凝固理论并不能准确预测液态合金在快速凝固过程中可能形成的亚稳新相种

类、晶体缺陷的类型及其数量。而且，迄今为止凝固科学界对快速凝固合金的

相结构、组织形态和晶体缺陷与合金的物理化学性能之间的相关规律仍缺乏深

入系统的研究。因此，有关快速凝固合金的微结构与其物理性能之间相关规律

的研究具有一定的理论意义和工程应用价值。

1．2快速凝固的物理条件

快速凝固包括急冷快速凝固和深过冷快速凝固，分别对应着不同的物理条

件。

1．2．1冷却速率

急冷快速凝固是通过提高热流从熔体中的导出速率来实现的快速凝固。其
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基本原理为，设法减小熔体体积并减小熔体体积与其散热表面积之比，同时，

减小熔体与热传导性能很好的冷却介质可能产生的界面热酣“。本质上，冷却速

率是控制急冷快速凝固的重要的物理条件。由于凝固层内部热阻随凝固层厚度

的增大而迅速提高，导致冷却速率和凝固速率的下降，这就决定了急冷快速凝

固材料的形状至少在一维方向上很小，例如零维粉材、一维线材和二维带材均

是在较大的冷却速率下获得的快速凝固材料iI】。

根据熔体分离和冷却方式的不同，快速凝固方法可分为模冷法、雾化法、

表面熔凝法、沉积法、单辊法、双辊法和溢流法等14】。不同方法所对应的冷却速

率不尽相同，例如，模冷法的冷却速率在10吒108K／s；雾化法在l肚107Ⅺs；单

辊法在106~107列s等。

通过测定合金的冷却曲线可以方便的获得熔体的冷却速率【5J。但是，由于急

冷材料尺寸微小，制备过程中其飞行速度大，还存在液／固相、固／固相相互干扰

等原因，采用热电偶法、光学测定法、高速摄影法等测温法实验难度大，而且

精度不易控制。因此，在快速凝固研究中大多采用数值模拟等理论计算方法来

获得熔体的冷却速率睁161。也可以用经验公式来估算实际的冷却速率，晶粒尺寸

一般随冷却速率的增加而减小，它们之间呈指数函数关系【，J：

西=B㈣出)“ (1．2)

式中，d丁肋为熔体的冷却速率，函为晶粒的平均尺寸，B、m是与合金成份有关
的常数。

1．2．2过冷度

深过冷是指在特殊实验条件下，通过消除异质晶核，使液态金属冷却至远

低于其平衡凝固温度以下的温度，尔后发生快速晶体形核与生长的物理现象。

过冷的液态金属处于热力学亚稳态，一旦发生晶体形核，其生长速度主要取决

于过冷度的大小而不受外部冷却速度控制，凝固过程中释放的潜热被过冷熔体

吸收，可大大减小导出的热量，从而在慢速冷却条件下获得很大的凝固速率。

与急冷快速凝固的区别在于，深过冷快速凝固不追求大的冷却速率，使熔体达

到较大的过冷状态，获得很大的过冷度是实现深过冷快速凝固的基本物理条件。

在常规凝固条件下，熔体所能获得的最大过冷度为O．2zⅨ【l”。在深过冷条件下，

由于最大限度的消除了异质晶核，熔体的形核受到抑制，可以获得更大的过冷

度。譬如，王楠等人采用融熔玻璃净化技术，使Cu-45％Gc过共晶合金获得

O．23五K的过冷度【J8J，韩秀君使Ni．75％cu合金获得O．26z’LK的过冷度【191。

深过冷法的突出优点在于例：一是可以实现三维大体积液态金属的快速凝

2
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固，为新型亚稳金属材料的开发提供了一种先进的高技术制备工艺；二是可以

在慢速冷却过程中深入并且定量地研究快速凝固过程的动力学规律，为金属材

料快速凝固组织形态控制及其性能优化设计奠定必需的理论基础。

实现熔体深过冷的方法大致可有【2l】：液滴乳化法、熔融玻璃净化法、落管无

容器处理技术和悬浮无容器处理技术等四类。

通过测定三维大体积液态金属的冷却曲线可以准确地获得液态金属的过冷

度吲。也可以通过理论计算来预测液态金属的过冷度大小。

1．2．3凝固环境

液态金属周围的物理场(引力场、电磁场、温度场)、器壁、气氛和压力等环

境因素对快速凝固过程具有显著的影响，从而构成控制快速凝固行为的物理条

件。例如，在地面重力场中，由于重力驱动的Stokes运动会造成严重的宏观偏

析，在偏晶合金凝固的情况下尤其严重【23洲；容器器壁和氧化性气氛往往导致
晶体的非自发形核脚之8】：压力下的结晶易于获得非晶、准晶结构[29。321。

在各种环境条件中，空间环境是一种特殊的物理环境，空间环境具有三大

基本特征脚J：微重力、超高真空和无容器。超高真空和无容器条件可最大限度

的消除外来界面和异质晶核造成的非自发形核，容易实现液态金属的深过冷快

速凝固；微重力条件克服了重力驱动的Stok韶运动，并使晶体生长过程中的温

度场和溶质扩散场具有均匀性和对称性特征，从而获得均匀细小、偏析程度小

的凝固组织。

1．3快速凝固特征

快速凝固是指液固转变非常快，使得固／液界面的推进速率(熔体的凝固速

度)大于1cn以，从而获得常规凝固方法无法获得的成分分布、组织结构和相组

成的相变过程【1洲。熔体急冷法∞pid Q响∞}lir培)和深过冷法(1ligll undercoolin曲
是实现快速凝固的两种基本方法【l】。深过冷法是通过抑制熔体的形核，使之获得

很大的过冷度来实现快速凝固的方法。而急冷法则是通过对合金熔体实施强制

冷却，使其获得较大的冷却速率来实现快速晶体生长的物理过程。快速凝固不

仅能够避免熔体在常规铸造凝固过程中可能产生的各种伴生缺陷，获得成分均

匀、组织精细和相结构特异的微观组织，而且为提高金属材料的物理、化学和

力学性能，开发新型亚稳金属材料提供了新的途径【"】。快速凝固具有以下特征。

1．3．1溶质截留

3
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在快速凝固条件下，不仅固相和液相内部溶质来不及充分扩散，液固界面

上的溶质迁移也将偏离平衡，凝固过程的进行完全处在非平衡状态。随着凝固

速率的增大，液固界面状态经历完全扩散平衡一局域界面平衡一亚稳局域界面

平衡一界面非平衡”的转变。当液固晃面偏离平衡状态时，平衡液相线斜率和平
衡溶质分配系数均不再适用【35j酊，界面溶质浓度场由实际溶质分配系数所支配。

Cahn【3_7】、JackSon【38】和Wood【39】等人对快速凝固过程中的实际溶质分配系数进行

过研究，而引用较为广泛的是肠z等提出的溶质截留模型，实际溶质分配系数
表达式为140，41】：

七：生±塑型! (1．1)
l+玩。／DL

’’

其中_j}。为平衡溶质分配系数，D，为液固界面处液相内的溶质互扩散系数，％为

固相原子间距，矿为凝固速度。按照这一模型，不论溶质分配系数袷，l还是‰<l，

实际溶质分配系数后总是随着凝固速率的增大而向1逼近。合金的偏析程度减小，

成分得以均匀化。当熔体凝固速度肛·00时，实际溶质分配系数趋于1，即发生

完全溶质截留，从而实现无偏析凝固。

成份的均匀化主要表现在：(1)溶质组元不均匀分布或偏析范围明显减小：

(2)快速凝固使得固液界面出现溶质分配不平衡或溶质截留现象，使合金成份不

均匀程度大大减小。

随着合金熔体冷却速率或过冷度的增大，界面前沿溶质原子的扩散在很大

程度上受到抑制，溶质截留效应显著，从而导致固溶体中溶质含量远高于平衡

相图上的最大固溶度极限，形成亚稳态的固溶度扩展的固溶体【11。

1．3．2晶粒细化

在快速凝固条件下，由于形核过冷度(或冷却速率)大，形核率高，在极短的

凝固时间内晶粒长大十分有限，加之再辉过程又会发生枝晶臂熔断现象，因此，

凝固组织显著细化，可获得微晶，乃至纳米晶【l捌。

快速凝固合金从微观结构上可以分为晶态、非晶态、准晶态三大类。其中，

晶态合金是最重要的一类快速凝固合金。

1．3．3亚稳相的形成

亚稳相是指在一定湿度、压力、成分等状态条件下吉布斯自由能比稳定相

高的相，它必须在外界环境作用下经过热激活越过势垒才能转变成稳定相。它

的特点在于，既偏离稳定相又偏离不稳定相，而且能在一定的条件下较长时间

保持不变。在快速凝固条件下，稳定相的形核可能受到抑制，而某些亚稳相有

4
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可能优先形核析出，形成亚稳态新相【4’42，43】。亚稳相的形成是获得高新材料的物

理基础之一。

1．3．4非晶态凝固

当合金熔体冷却速率极高或被过冷至玻璃态转变温度t以下时，结晶过程

将被完全抑制，形成非晶态合金I槔461。自从Duwez【47】等首次利用“喷枪”法得到

了Au-Si非晶合金以来，急冷法成为制备非晶材料的主要方法。nlnlbull【48】等在

1984年首次采用熔融玻璃净化技术以1．4列s的冷速实现了三维大尺寸Pd．Ni．P

合金的非晶态凝固，从此，利用深过冷技术研究和制备非晶合金成为材料科学

研究的热点之一。

1．4不同类型合金的快速凝固

1．4．1快速枝晶生长

枝晶生长是一种最为常见的凝固形态【4】。枝晶生长分为自由生长和强制生

长。人们最初在定向凝固研究中发现，随着晶体生长速率的提高，界面形貌将

依次发生下列转变：平界面一胞状一枝状一胞状一平界面【”。

1953年哈佛大学教授ChalmerS和他的合作者通过对金属凝固过程中固液界

面形态的仔细考察，提出了界面稳定性概念和成分过冷理论，并导出了著名的

成分过冷判据【4弘50】： G耽掣 (1．3)

首次从界面稳定性角度揭示单相凝固结构出现复杂形态的内在原因。该理

论不足之处在于：以热力学平衡态为前提；忽略界面曲率效应；忽略液、固两

相热物理参数的差异。

1964年Mmli船和sekerka将流体动力学分析方法及干扰技术应用于凝固界

面稳定性问题，提出界面稳定性的线性动力学理论【51】：

e，e=【去卜净∞2～+mGc) (1．4)

显然，界面稳定性是由温度梯度，界面能和溶质边界层三方面因素决定的。

当y很小时，M—S理论回到成分过冷理论。当y很大时，出现平界面绝对稳定

条件：

k：华 (1．5)

5
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M．S界面形貌稳定性理论，从假定界面的稳定已稍受干扰出发，并全面地

考虑了界面能的作用，求解扰动界面继续发展或消失的条件，从理论上准确全

面的解决了界面稳定性的分析问题，从而在低生长速率至高生长速率，以及在

不同温度梯度状态下，对固液界面形貌的转变给出了定量的描述。

1977年，LaIlger和Muller-鼬砌bhaar【52】在Ivan协ov解的基础上，通过对枝
晶尖端严格的稳定性分析，提出了边缘稳定性原理，即枝晶生长中其尖端处于

分叉不稳定和侧枝不稳定之间的一种边缘状态，枝晶生长的稳定性判据为：

。‘=警=咖st (1．6)

式中，o+为常数，D为扩散系数，而曲率长度，矿为晶体生长速度，上为组织特

征长度。

当o>o’，上增大，导致。减小，侧向分枝不稳定；当o<a+，工减小，导致G

增大，尖端分叉不稳定。

利用边缘稳定性，可分别得到过冷度与枝端半径和生长速度的关系。

在快速凝固凝固条件下，晃面局域平衡假设失效，液相线斜率、扩散系数、

溶质分配系数均是生长速率的函数。

1987年，Lipton、Kurz和Trivedi等【53’55】综合M．S平界面和LaIlger的枝晶

尖端稳定性理论及Aziz关于快速凝固过程中溶质截留理论模型，建立了包括高

生长速率、界面非平衡及界面曲率效应、动力学效应的普遍适用模型，即LKT

模型。它给出了枝晶尖端半径与生长速率、过冷度和化学成份之间的定量关系，

并运用临界稳定性的概念定量决定了枝晶尖端半径。在LKT模型中，熔体的实

际过冷度△r由成分过冷度△疋、热过冷度△正、曲率过冷度△矸和动力学过冷度△瓦

组成，即

△r=At+△正+△‘+A瓦 (1．7)

在自由生长条件下，枝晶尖端半径可由下式来描述：
r／，t‘R2面盯毛惫瓯 (1名)

G。l一(1一々k位)、

式中，r为吉布斯．汤姆逊系数，o’为常数，胡为熔化潜热，Pc为溶质Peclet数，
A为温度Peclet数，聊l平衡液相线斜率，co为合金成分，品为Pc的函数，矗

为Pt的函数，七为平衡分配系数，c口l为熔体的热容，Iv为Iv锄tsov函数。

LKT模型揭示了从枝晶生长到平界面绝对稳定性生长区内的界面形态演变

规律及快速定向凝固条件下尖端半径与生长速率之问的定量关系。

6
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1．4．2快速共晶生长规律

共晶生长为另一种最为常见的凝固形态。共晶生长是从液相中同时结晶出

两个或多个不同固相的物理过程。由于过冷度是共晶生长的热力学驱动力，而

共晶生长速率又是影响最终凝固形态及其特征尺度的主要因素，因此过冷度、

共晶层片间距和共晶生长速率三者之间的关系可反映快速共晶生长机制。1966

年，Jac|【son和Hunt【56】建立了慢速生长条件下共晶生长的理论模型，即著名的J-H

模型。该模型通过求解稳定扩散场方程，得到耦合生长固液界面前沿液相中的

溶质分布，从而获得界面过冷度△r与共晶间距A及生长速率y之间的关系

∥y=如／蜀 (1．9)

△吖√l，=2√KlK2 (1．10)

勉丁=2K2 (1．11)

其中，蜀、置：分别表示为：

蜀=去a (1．12)

山，2 7'2

局2蒜 ‘1J3)

式中，丽=埘。所F／k+邶)，％和所口分别为a相和p相的液相线斜率，a为
共晶线长度，D』为扩散系数，盯是液固两相之间的界面能，乙是共晶温度，刖L

为结晶潜热。该模型确立了共晶生长时过冷度△r，共晶生长速率v及共晶层片

间距A之间的相关关系。此后数十年中的许多共晶生长理论模型都是基于J．H模

型发展起来的。

在快速凝固条件下，随着过冷度和冷却速率的增大，共晶生长速度显著增

大，固液界面偏离平衡，曲率效应和溶质截留效应显著增强，J．H模型不再适用；

已有的研究结果亦表明，二元共晶合金在凝固时存在一个临界过冷度△，，当

△玲△r时，共晶合金的组织形态由层片共晶转变为不规则共晶【l蜉10引。可见快

速凝固是一个相当复杂的物理过程。1987年，时vcdi、Ma卸jll和Kurz在J．H
模型的基础上，建立了适于高生长速率的TMK共晶生长理论模型【571，可表述为：

∥l，=Zp，只) (1．14)

△纠√y=^p，只) (1．15)

魈丁=工妒，只) (1．16)

在n低模型中，共晶层片间距和共晶生长速率不仅是过冷度△丁的函数，而且

7
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也是溶质扩散Peclet数Pf∥陇DL的函数。nⅨ模型可有效地预测二元共晶合

金在快速生长条件下的凝固组织，但不能揭示“层片共晶j不规则共晶”转变。

1．4．3快速包晶转变特点

包晶凝固是由一个固相与液相相互作用生成另一固相的过程。在平衡凝固

过程中，合金熔体中首先析出初生相，随后发生包晶转变，生成包晶相【lJ。相变

转变式为工+a斗口。包晶合金的凝固分为三个阶段【58】：①包晶反应；②包晶转

交：③包晶相直接析出。在包晶反应阶段，a、母和L三个相相互接触。当初生

相a被包晶相B完全包裹后，a相和L相之间被p相隔离，通过原子在p相中长程

扩散进行包晶转变。在非平衡凝固条件下，包晶转变不能彻底进行，最后残留

的液相直接生成亚稳的D相。

(1)包晶反应

在液固反应阶段，液相L、初生相旺和次生相D存在一个三相交界平衡点。

Hillen【59】假设该点处三相的表面张力保持平衡，次生相B的生长需要通过溶质扩

散以及初生相值的溶解和局部重凝来维持。Fre幽l(sson【60’611和John【6刁等人以
Hillen的假设为基础，对包晶反应过程进行了实验和理论研究，发现次生相B的

生长方式及其生长前沿液相反应层的存在对包晶反应均有影响。

(2)包晶转变

包晶相及其微观结构形态和尺度的形成受到冷却速度、界面移动速度、温

度梯度及合金成份等条件的影响【l】。如果冷却速率足够慢，当包晶反应结束的时

候，p相会把a相与L相完全隔离，于是p相的继续生长是靠固相内长程扩散进

行的。

(3)包晶相直接析出

当熔体过冷或快冷至包晶转变温度以下时，不仅初生Ⅱ相向B相转变的驱

动力增大，而且a相和6相从过冷液相中独立形核析出的趋势增大，从而导致

亚稳相B的形成。初生相和包晶相之间存在两种竞争方式，即形核竞争和生长

竞争。在深过冷条件下，由于形核后组织的生长速度极高，而在生长过程中放

出的大量相变热抑制了其它相的形核及生长，因此相及微观结构形成主要取决

于形核竞争。而在定向凝固中，由于存在形核基底，通常两相的形核过冷度较

小，因此最终的相组成主要取决于不同相之间的生长竞争。Fredriksson等研究了

cu．sn和A哥Sn合金中p相直接形核析出行为。在给定界面能数值的前提下，假

定液相完全互溶且固相中无扩散，用Scheil方程理论计算了定向凝固过程中B

8
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相直接从熔体中析出的热力学条件，并通过优化D相中的平均溶质扩散系数获

得了与实验结果相吻合的理论分析结果。

包晶合金除具有上述快速包晶转变的特点之外，某些包晶系合金还具有亚

稳液相分离的凝固特征。例如，Nakagawal63】在测定过冷液态co—cu和Fe．cu合

金的磁化率时首次发现了这两种合金的亚稳液相分离现象，并实验测定了这两

个合金体系在等原子成分附近的液相分离温度。这一研究结果引起人们对包晶

合金液相分离及深过冷凝固研究的兴趣【阵721。

1．4．4．快速偏晶转变及液相分离特征

偏晶合金以其优异的物理化学性能在工程应用领域受到广泛重视，大约至少

有500种二元合金属于偏晶合金，加上三元合金，则数量更多【39J。偏晶合金具

有很多独特的物理性能，可作高效的催化剂、高矫顽力永磁材料、耐磨轴承、

高效电极等，在一些偏晶合金系中，还发现超塑性和超导现象，如Cu．Pb合金

是很好的轴承材料和超导材料，砧-Pb作耐磨材料，Zn．Bi合金是很好的电化学

材料，Bi．Ga合金具有超导性。此外，Bi．Ga偏晶合金具有半导体性能，勐．Pb

偏晶合金是良好的电化学材料。然而，由于在偏晶合金的二元相图中存在着一

个两种不同成分液相平衡共存的不混溶区，当合金凝固经过这个区域时，两种

液相间的密度差导致该类合金在地面重力场铸造条件下极易产生严重的宏观偏

析，乃至组元分层而几乎没有任何应用价值，从而严重地限制了这类偏晶合金

在工业上的应用。因此，深入研究偏晶合金的凝固特性及液相分离机制具有一

定的理论意义和工程应用价值。

(1)深过冷快速凝固

董长星和魏炳波【73】在研究Cu．37．4％Pb偏晶合金的深过冷快速凝固组织时

发现，随过冷度的增大，枝晶显著细化，但晶间Pb块尺寸增大；大的过冷度导

致更多的Pb偏析于试样底部，表明大的过冷度促进Pb的合并、融合和沉淀，

促进宏观偏析。另外，在较大的过冷度下，偏晶合金枝晶中会发生显著的溶质

截留现象。watlg【74】等在研究Fe．32．1wt％sn偏晶合金的深过冷行为及其快速凝固

动力学机制时发现大的过冷度和快速枝晶生长促进宏观偏析的形成。曹崇德【5川

对深过冷Co．Cu．Fe三元合金的亚稳相分离研究表明，玻璃和包敷状态及坩埚的

润湿作用对分离两液相的偏聚具有重要影响作用。

C2)急冷快速凝固

急冷快速凝固法是制取均匀偏晶合金较为理想的方法。工业上所用的偏晶

9
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合金成分范围在10．50％。美国Imp商al Cle、，i钯公司率先应用单辊方法制备出高

性能的Al-Pb轴承合金，展示了快淬技术在挖掘偏晶合金潜力方面的广阔前景

17”。在急冷快速凝固条件下，亚偏晶合金的组织存在两种类型【_76】：等轴晶与共

生形态。对于等轴晶凝固，Pb颗粒得以显著细化；对于共生凝固，其成分范围

向亚偏晶的一端延伸，近偏晶共生形态明显改善。共生凝固又可分为规则共生

和不规则共生【7”。当液滴与母相之间的润湿性较差时，较难获得稳定生长的规

则共生复合材料。

(3)定向凝固

定向凝固技术可制取原位复合材料，其组织有两类【78．79】：类共晶组织和不

规则结构。定向凝固组织形成主要与界面张力、润湿角、温度梯度及生长速率

等因素有关【801。大的生长速率有利于形成排布规则的类共晶组织【3”，快速生长

以一种非稳态的生长方式进行，只有在定向凝固速度超出某一足以克服相互接

触的两相所产生的排斥压力的临界速度时才有可能实现复合生长。

(4)偏晶合金液相分离特征

编晶合金的形核特点

偏晶合金中第二相也是通过形核和长大形成的。早在60年代人们便开始探

讨偏晶系材料的形核特点。sundquist和OriaIli【82】等先后对C7H”C7F14偏晶系液

一液相变形核进行了试验研究。研究结果发现，该系的临界形核过冷度随体系
成分的变化而变化。当第二组元的含量较小或较大时，需要很大的过冷度才能

形核，但当体系的成分达到临界点成分时形核则不需要过冷度。Pepe口ezko等【831

对Ga—Bi合金在组元不混熔区内的形核进行了实验研究，得到形核所需过冷度与

合金成分之间的关系：当Ga含量在临界点成分至87at％之间时液～液相变的形

核不需要任何过冷度，而当(h含量小于f临界点成分或大于87麟时，形核过冷
度随Ga含量对临界点成分偏离的增加而增大。目前所有有关偏晶系形核的研究

都证明了这一点。

空间微重力环境的开发及航天技术的快速发展，为偏晶合金的研究带来了

新的契机。利用空间微重力环境制备均质偏晶合金的偿试，至少可以追溯到20

世纪60年代。1967年前苏联在“联盟6号”宇宙飞船上进行了合金熔化、凝固和

焊接的试验。70年代初，美国NAsA研究人员Wm等人先后在Sl【ylab和

Apollo—Soyllz飞船上生长了hlsb和Ge的晶体。主要运用飞机飞行、空间轨道器
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运行(空间站)、宇宙飞船、返回式卫星和航天飞机进行试验。在空间材料实验项

目中，至少有20％的项目为偏晶合金。使用最多的合金是GaAs(hSb hlSb、

a-Pb合金等。科学家们原以为，在微重力条件下，重力驱动的8tokcs运动在很

大程度上被削弱，亚稳液相分离将会受到抑制，从而获得第二相均匀分布的凝

固组织。然而，初步的试验结果大大出乎人们的预料，重力的消除并未从根本

上改善宏观偏析科】。这使人们意识到，除重力条件之外，还有其它未知因素对

液相分离产生重要影响。

Loherg嗣对舢．h合金进行了微重力条件下的凝固实验，发现hl对A1203
坩埚较好的润湿性诱发了液相分离的产生。Potard￡刚也发现，Al对sic坩埚良好

的润湿性促进了A1．In合金液相分离。这说明合金组元外来界面的润湿性是导致

液相分离的主要因素之一。

但是，Gells【s6l等的实验发现，即使不存在外来界面，在空间微重力条件下，

舢．In合金的液相分离仍不可避免。深入的理论分析表明，在微重力条件下，由

温度梯度引起的Marangoni运动是导致偏晶合金液相分离的根本原因。温度梯度

产生界面张力梯度，张力梯度促使相间界面能趋于最低，从而产生Ma船Ilgoni

对流。在地面重力场中，M缸arl90Ili运动被stoI(es运动所掩盖，而在微重力条件

下才凸现出来。Frcdriksson【87-站】等利用火箭飞行过程中形成的微重力条件对

zn．Bi合金进行了研究。发现Ma删190lli对流和残余重力驱动的Stokes对流促使

液滴迁移和Ost、^脚d凝并，从而导致粒子的粗化程度超出0St啪ld方程的预测范

围。而且对液滴Stokes运动和Mamgolli运动速度的理论分析表明，在微重力
条件下，Marangoni运动对液相分离的作用比Stokes运动更为显著，例如，由

O．01‰温度梯度产生的Ma瑚goIli迁移速度可与重力加速度为10。49时液滴的
Stocks运动相比拟，在较大的温度梯度时，则可与地面条件下液滴的Stocks运

动相比拟。以后的大量研究，其中包括我国于1987~1990年间利用返回卫星对

舢．Pb、及Zn．Pb合金进行的微重力凝固研究【踟2】，均证明第二相液滴的
MamngDni迁移是微重力环境下产生宏观偏析主导性因素。

Fredril(sson等【87】对Zn．Bi合金的微重力凝固研究还表明，冷却速度、第二相

体积分数和界面能对液相分离及凝固组织有着直接的影响。当第二相体积分数

较高时，第二相颗粒粗化，偏析程度加剧；低冷速条件下，易于获得第二相分

布比较均匀的凝固组织，而当冷速较大时，组织的均匀性下降；凝固界面与第

二相液滴间的界面能较小时，凝固界面对第二相液滴的推移作用减小，有利于

获得均匀的凝固组织。

文献【48】认为偏晶合金的相分离过程大致可分为三个阶段。第一，当均一的
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熔体冷却至组元互溶温度以下时，熔体通过能量起伏和浓度起伏，迅速形成大

量的第二相晶核或液滴，并依赖于溶解在热力学上处于亚稳的一类尺寸较小的

质点(Ostwald凝并)，通过扩散长大达到浓度平衡。第二，在液滴较小时，液滴

的布朗运动开始起主要作用。在这一过程中，新相液滴不断碰撞、聚合粗化。

在以上的两阶段都可能伴随着液滴M越柚goIli运动的进行。第三，当液滴达到一

定尺寸后，在组元间密度差的作用下，第二相液滴开始沉积或漂浮，并在运动

过程中不断捕捉尺寸较小的液滴，即发生重力凝并，最终导致熔体的分层。

除了在空间微重力条件下开展偏晶合金的凝固研究之外，更多的研究者则是在

地面上，利用落塔、落管和正交电磁场等手段，通过模拟空间微重力条件对偏

晶合金的液相分离进行研究，如美国NAsA首先用落塔来研究偏晶合金的凝固

行为。魏炳波等人根据空间环境三大特征，建立起地面模拟空间环境实验体系，

对cb．Pb、Ni．Pb和Fe．sn等偏晶系合金的落管无容器凝固行为进行了深入研究，

在一定的过冷度范围内获得了均匀弥散的偏晶组织【93】。WaIlg【舛】等人通过对落管

中壳核组织的理论分析，阐明微重力条件下MarangoIli运动与液相分离之间的内
在联系。 ．

迄今为止，通过在重力及微重力条件下对偏晶合金凝固过程的研究，入们

已经认识到下列各因素对液相分离均具有重要影响。它们是：(1)形核；(2)生长

—扩散—对流／扩散；(3)重力造成的沉积或上浮：(4)援间界亟能；(5)os咐ald凝

并；(6)Ma娜901li运动；(7)第二相含量和冷却速度；(8)形状改变引起的二次对
流。

上述研究进展为深入探索超常凝固条件下合金的组织形成规律、快速晶体

生长行为及快速凝固动力学机制奠定了良好的理论和实验基础。

1．5低维金属材料的电学性能

快速凝固理论和金属薄膜理论的快速发展，为低维非晶、纳米晶和微晶材

料的开发应用奠定良好的理论基础，同时，促进和推动了凝聚态理论中介观物

理的研究。金属薄膜材料尺寸微小，通常在纳米至微米级，由于表面和界面韵

存在，超薄金属薄膜的电阻率呈现尺寸效应，即随着薄膜厚度的减小，电阻率

急剧增大【95d01】。低维金属薄膜在微电子和各秘功能材料中的进展，其电学性能

的研究受到材料科学和凝聚态物理研究领域的广泛关注。

金属薄膜的电阻率研究已有一个多世纪的历史，许多人在此领域中进行了

广泛的研究。研究金属薄膜的电子输运理论可分为两种【101】：半经典的方法和量

子方法。两种方法均以自由电子模型为基础。

12
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1．5．1金属薄膜电阻率理论

(1)玻尔兹曼方程∞ol乜m蛆n equa咖n)

研究金属薄膜电子输运理论的基本方程为陟101】：

v．鲥。厂一兰竺筝adv厂=(多。 (1．18)

式中，，为电子的位置，v为电子的速度，产衍，r，f)电子分布函数，一般是

时间的函数，E为外加电场，鲥，为与坐标有关的梯度，grad，为与速度有关的
梯度，研观为电子间相互碰撞引起的厂的变化量，f为与电子碰撞有关的驰豫
时间。通过施加相关边界条件，求解电子输运方程(1)即可获得金属薄膜的电阻

率。

(2) Fuchs理论(F-S modeI))

1938年，Fuchs阳首次研究了表面对薄膜输运特性的影响，开创了经典的金

属薄膜电阻率理论。Fuch假定，块体材料中普通的散射机制会在薄膜中发挥作

用，另外，薄膜表面给电子分布函数施加了一个边界条件，从而使薄膜材料的

总的电阻率增大。该薄膜表面对电阻率的影响被称为尺寸效应。其研究方法是

将表面引起的边界条件与B01tzm猢方程相结合，并引入镜面反射系数p即可方
便地对方程进行求解，得出电阻率随膜厚变化的关系【971：

尹=所卜墩Ⅺ刊r(古一专)善毋|-I Q，够

七=口／，， (1．20)

砒；罕 (1．21)
g。JF

式中，p为薄带电阻率，胁为固有电阻率(与厚度无关的大块的材料)，厶为电子

平均自由程，口为薄带厚度，p为镜面反射系数，通常取o~l(单晶材料取O．5；多

晶材料取O)，Ji=1．0546×1004J．s为常数，e=I．602192×10’19Q为电子电荷，品为

费米面的自由面积。

Fuclls理论的适用范围：试样的某些物理尺寸达到电子平均自由程的量级。

Fuclls从理论上阐明了碱金属薄膜的电阻率往往高于原始块体材料，且随膜

厚的的减小而急剧增大的事实。其适用范围是试样的某些物理尺寸达到电子平

均自由程的量级。研究的焦点在于p值的确定上，通常的办法是假定庙、6为常

数，将测量的数值代入FucllS公式进行拟合，找出与实测线最为接近的曲线所对

应的p值即可。在所有情况下，单晶薄膜比多晶薄膜具有的更低的电阻率，因

13
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而p：O(单晶)；少∞．5(多晶)。

1．5．2多晶薄膜的尺寸效应

(1)M—S模型@I—Snlodel)

Mayad弱呻21发现，在F．s模型中，pi、6并不为常数，比如，pl随厚度的增

大而减小。而且，薄膜晶粒的尺寸与膜厚相当(1000A§d<10 000A)。因此，Mayad勰

和Shatd，es【97】认为，n随膜厚的减小是由于增加晶粒的尺寸，不仅是由于Fuchs

尺寸效应，而且与晶粒尺寸的影响有关。薄膜的电阻率可按以下两种途径进行
理论估算；

晶界电阻率

考虑体散射和膜长度方向的晶界散射，谓之晶界电阻率风，表达式为【97l：

p。，p。=s[；一圭a+a2一a3·n(·+吉)] c，．22，

旺=乇r／d(1一，) (1，23)

式中，伽和风分别为合金固有电阻率和晶界电阻率；，为晶界散射系数，通

常取值在0—1范围：如为电子平均自由程；d为晶粒平均尺寸。

当a<<1时，pg／p，≈l+詈oc， (1．24)

当cc：'>l时，pg／p，4j口。 (1．25)

表面一晶界电阻率

在考虑表面散射、薄膜长度方向的晶界散射和体散射的情况下。合金的电

阻率为l明：

乃={古一去h)f”彩f破尚×(专一专)篙器卜厕
日(，，≯)=1+口，cos矿(1一l／f2y”

k=口flo

(1．27)

(1．28)

式中：序为薄带的电阻率，风为由晶界和背景散射引起的电阻率(点缺陷和声子)，

庙为无限厚单晶的固有电阻率，口为薄带厚度，南为背景平均自由程，p为镜面
反射系数，通常取O～l。

(2)二流体模型

14
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1982年，Ho伍m衄提出了著名的二流体模型，建立了晶粒尺寸与金属电阻

率之间的函数关系，其表达式为【99，1叫：

胪G曲∞，驴产 (1．29)

式中，岛为晶界电阻率，D为晶粒尺寸，

r为穿透系数。

根据二流体模型，运动中的电子在

每个晶界上都要遭到散射，如图1．1所

示，在气路程中受到A。p次散射，这
将导致参与导电的有效电荷密度降低，

从而造成金属电阻率增大。

(3)范平模型

图1．1 Ho‰缸二流体模型示意圈199】
Fig．1．1 Sch啪adc diagram oftwO fluid model

byHo跏缸【删

F．S理论考虑了膜厚方向两个边界对薄膜电阻率的影响，但没有考虑晶粒间

晶界的散射效应‘10n。Mayadas【971考虑了晶界散射，但考虑的是膜平面方向上的

晶界散射。在F．S和Mayad嬲理论的基础上，范平从玻耳兹曼方程出发，结合

二流体模型，求解了金属薄膜的电阻率公式110l】：

。饥{-一巴+；江·一pd{韧exp[一新1 ms。，

式中，芦k为块体材料的电阻率，A为电子自由程，d为薄膜的厚度，伪穿透因子。
理论计算表明，表面一晶界电阻率模型和范平模型并不适合厚度在微米级

金属薄带电阻率的理论预测。

1．5．3金属薄膜的量子尺寸效应

金属薄膜这种小尺寸系统不同于大块的金属系统，限制在小尺寸系统中的

电子可形成离散的量子化能级和相应的束缚态波函数，对系统的各种物理性能

都有影响，会导致或产生量子尺寸效应【l妊1101。

量子方法是通过建立金属薄膜的简单量子力学模型，运用量子统计的久保

公式和格林函数，计算薄膜系统的电阻率及常用物理量【l晦108】。

1967年，sandomirskii【％】首次研究了薄膜的量子尺寸效应。研究对象为厚度

在5～100A的薄膜，其电子能级是离散的，具有不连续性。盛利‘“¨121等运用格

林函数和久保公式分析了金属薄膜中的电子输运，该理论充分考虑了量子尺寸

效应，比较适合于极薄的薄膜电子输运研究。1995年，sheIlg⋯2】等使量子法与

经典Fuclls理论归于统一。
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可见，研究金属薄膜的电子输运理论可分为两种：一种是讨论块状金属电

子输运的半经典方法，以F．S理论为主要代表，这种方法将导电过程看成是电子

与声子的碰撞，没有考虑薄膜的量子尺寸效应，它不适用于极薄的薄膜，只适

用于较厚薄膜的电阻率分析。另一种是近年发展起来的量子方法，较有代表性

的是运用格林函数和久保公式研究金属薄膜中的电子输运。该理论充分考虑了

量子尺寸效应，比较适合极薄金属薄膜的电阻率分析。但该理论在表面散射的

量子处理上仍不够成熟，未能把薄膜系统的两个粗糙表面散射的物理特征清楚

地表现出来，诸如两表面散射是否存在相干效应、两表面散射引起的散射率是

否能简单相加等。因此，对于较厚的薄膜，以F．S为代表的半经典理论在电阻率

理论分析方面仍占有主流地位，而量子法主要用于对比和补充分析，其仅用于

具有量子效应的超薄膜电导率分析。快速凝固合金薄带的厚度通常在几到几十

微米，宜采用半经典理论对合金的电阻率进行理论预测。

在急冷快速凝固条件下，合金基体中往往产生较多的晶体缺陷。按照Ma位Ili

—essent“}u51的假设，合金的电阻率是由声子风及杂质见、空位风、问隙原子成、

位错矶和晶界p。共同决定的，在室温下合金的电阻率可表示为

户=岛+△户n+△矶+△成+△岛+△p曲， (1．31)

并且，空穴、间隙原子以及它们的组合、位错等晶体缺陷都会对使金属电阻率

增大ll⋯。由于半经典理论和量子方法对表面散射、缺陷、位错等的处理过于简

化，用之预测快速凝固的电阻率必然产生较大的误差，很有必要从实验和理论

两方面对快速凝固合金的电学性能做深入系统的研究，进一步完善低维材料的

电阻率理论。

综上所述，凝固科学界对合金的快速凝固特征、晶体生长行为、快速凝固

动力学机制及组织形成规律已做了大量的研究工作，为非晶、纳米晶等特殊亚

稳材料的开发和制备提供了新的理论依据。作为亚稳材料，快速凝固特征赋予

了合金优异的物理化学和力学性能。定量表征快速凝固合金的性能特点，建立

合金微观结构与性能之间的内在联系，是材料科学和凝聚态物理共同关注的课
题。

1．6本文的研究目标及课题来源

本文以实验研究为主，同时对复相合金在快速凝固过程中的传热和熔体流

动进行深入的理论分析。研究复相合金的急冷快速凝固过程、相结构和组织特
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征及合金的电阻率特性。深入探索液相流动与快速凝固组织形成之间的内在联

系。重点研究熔体流动和冷却速率对合金微观结构和电阻率的影响规律。

具体研究目标如下：

(1)通过深入系统地研究偏晶合金的快速凝固特征，揭示急冷快速凝固过程

中液相流动与组织形成的相关规律：

(2)深入研究快速凝固包晶合金的晶体生长、相结构和组织特征，揭示包晶

合金组织形态随冷却速率演变规律；

(3)探索共晶合金快速凝固过程及组织特征，揭示共晶合金组织演变规律：

(4)对比分析偏晶、包晶和共晶合金的快速凝固特征，揭示三种不同类型复

相合金组织形成的个性和共性规律；

(5)在实验研究和理论分析复相合金快速凝固过程和组织特征的基础上，全

面揭示晶体位向、相结构和组织形态与合金电阻率之间的相关规律。

本文研究课题来源于国家自然科学基金创新群体项目和重大项目(5012l101，

50395105和50271058)以及霍英东教育基金项目(71044)。
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第二章研究方案与实验装置

本章主要介绍了一种急冷快速凝固实验装置及其功能特点，简述了本文的研

究对象、研究方案和样品的处理过程及分析方法，阐明了急冷熔体温度场和流速

场的数值模拟方法。

2．1研究对象

为了深入系统地研究复相合金在急冷快速凝固过程中的晶体生长、相结构

和组织特征以及组织形成规律，本文选取三大类六种合金体系作为实验研究对

象。主要包括Fc．sn和cu．Pb偏晶系合金，Co．cu和Fe．Cu包晶系合金，Co．Sn

和Ni．Sn共晶系合金为研究对象。

2．2实验装置研制

采用单辊法(Melt-印i11I血g nlethod)实现快速凝固。其原理是采用高速旋转的

急冷Cu辊将合金液流铺展成液膜并随单辊旋转一定的角度，经快速凝固后与单

辊发生分离，进入收集器，制成具有一定厚度的合金条带。根据合金液引入方式

的不同，可以分为自由喷射甩出法【”@ree．Jet Melt spi邶【ing(FJMs)法)和平面流

铸造法(P1an盯Flow Cast抽g(PFC)法)。两者的区别在于前者熔体的喷嘴离辊面距

离较远，合金液通过喷枪喷射到高速旋转的急冷单辊上，形成薄膜并发生凝固。

而后者合金液出口离单辊距离较近，在单辊与喷嘴之间形成一个液池。由于液池

对合金液流有缓冲作用，因而可获得更加均匀的薄膜。

2．2．1急冷快速凝固实验装置

自行研制的急冷快速凝固实验装置如图2．1所示。其特点是：

(1)真空系统由大小两个真空室组成。两真空室间由导通阀实施导通和关

闭操作。既能有效地防止合金在熔化和快速凝固过程中发生氧化；又可

实现金属净化、熔体快淬和非晶制备多种功能。

(2)真空室用透明材料制作而成，便于对合金的快速凝固过程进行全方位

可视化实时监控：

(3)选用角速度为333～867rad／s的单相异步高速电机，辊面线速度在20～

52n1／s可调。

21
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1液态合金样品；2石英试管；3真空室导通阀；4小真空室；
5远红外测温孔；6真空室；7感应线圈：8高频电源；9 cu辊；

10单相异步高速电动机；ll合金条带；12收集室

图2．1单辊急冷快速凝固实验装置示意图

Fig．2．1 Schem鲥c diag㈣ofmelt spiIlfling f；Icility．

2．2。2实验方法及过程

合金样品用高纯金属在超高真空电弧炉中熔配而成。样品质量约1．0～1．69。

实验过程中，把样品放入底部开有中0．6_1．5 mm喷嘴的m16r嘲×150呦石英试管
中，再将试管置入配有真空罩的辊轮顶部，抽真空至2．O×10也Pa后反充高纯He

气(99．995％)至1个大气压。反复“抽真空一充He气”3～5次之后，使用高频感应

熔炼设备加热样品，使其熔化并过热100 K以上，保温5～10分钟后，向石英管

中吹入高压舡气，液态合金在高压下呈连续液流喷射到高速旋转的Cu辊表面，
急冷凝固成合金条带。

通过改变Cu辊转速，来调整合金的冷却速率。实验过程中辊面线速度控制

在20~52nl／s之间。

2．3急冷熔体温度场和流速场的理论计算

有关合金熔体快速凝固过程中组织形成规律的研究一直是凝聚态物理和材

料科学共同关注的重要研究课题之一【1。31。单辊技术可使液态金属获得较大的冷

却速率，实现快速形核与生长，从而获得均匀细小的组织形态和亚稳相结构，它
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已成为先进亚稳材料开发制备的重要手段。为了定量描述合金条带形成的物理过

程，进而揭示液态金属的快速凝固机制和组织演变规律，上世纪80年代初，一

些研究者卜10】对合金熔体的急冷快速凝固行为展开了理论研究，建立了分析快速

凝固过程中相关物理参量的理论预测模型。YUluJ认为，对平面流熔体快淬过程

而言，雷诺数较低，可从简单的润滑理论和薄膜理论出发，推导出条带厚度与辊

速之间的对应关系。Takesbjta和Shingu【珥13】采用动量传输方程研究了液池的形

成过程及液相流动行为，获得了熔池宽度和条带厚度与辊速之间的关系。随后，

S1】1l等人【14l将动量方程和能量方程相结合，进一步研究了合金条带厚度随辊速和

换热系数的变化关系。G1Itien怩等入口5J通过联立连续方程和能量方程建模对，

首次考虑了结晶潜热对传热行为的影响，并对平面流液池中的等温线和平均冷速

等凝固参量进行了理论估算。W越g等人【幡⋯7】基于单元细分的CvI(Con仃0l
Volume hIte掣a1)控制体积积分算法，使用一维传热模型预测了固／液界面的温度

及推移速度。惠希东等人【"珊】将动量方程、连续方程和热传导方程相结合，建

立了单辊法制备非晶合金的二维传热与熔体流动数值模型，利用该模型可对非晶

合金的温度场和冷却速率进行理论分析和预测。

上述研究结果为深入探索复相合金的快速凝固行为和组织形成规律奠定了

良好的理论基础。

然而，由于大多数研究者均以非晶合金和纯金属为研究对象，在理论建模时

或者无需考虑结晶潜热的影响，或者对结晶潜热的处理过于简单，或者采用了简

单的一维传热模型，或者忽略Cu辊传热对界面换热的动态影响，或者对动量传

输和能量传输的耦合处理重视不够，已有的理论模型较难直接用于急冷快速凝固

条件下复相合金温度场和冷却速率的理论预测及组织形成规律的研究。而准确预

测特定条件下熔体的冷却速率已成为控制快速凝固过程的重要环节之一。

本文在前人工作的基础上，将热传导方程、连续性方程和Navi*Stokes方

程相耦合，建立了单辊急冷快速凝固条件下复相合金的传热与熔体流动数学模

型。采用单元细分和数值差分方法对该模型进行数值求解，可获得不同辊速下急

冷熔体的温度场和速度矢量场，进而得出合金条带的冷却曲线及对应的冷却速

率，用之分析冷却速率和液相流动对复相合金组织形成的影响。

2．3．1数学模型的建立

如图2．2所示为急冷快速凝固过程简图。合金熔体在受到高压气流作用的瞬

间从坩埚底部的喷嘴中迅速喷射到高速旋转的Cu辊表面，经急速冷却凝固成合

金条带。可见，凝固过程中伴有液相的高速流动和热量的急速散失是急冷快速凝
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图2．2急冷快速凝固过程简图

Fig．2．2 Schem鲥c diag咖oftIle melt_spinniIlg process

固的基本特征。为了使模型简化，做几点假设：

(1)液池／cu辊接触界面为水平面，且两者不发生相对滑动；

(2)液池中合金液为牛顿流体；

(3)液池与环境没有热交换；

(4)在辊面以下R处的温度保持恒温293K；

(5)喷嘴处的熔体温度保持恒温瓦。

计算区域如图2．3所示：

Y0111认为条带厚度口与辊面线速度K成反比关系，有关系式：

舭砌彻历概=号 ㈨)

根据质量守恒定律

【，j×垃×fxpL=■x&x4xps (2．2)

可得喷射速度U与辊面线速度K的之间的关系【9’111

％：芝旦生 (2．3)
‘

l×po

其中，ps和pL分别为固相和液相合金的密度，Q喷嘴处的熔体流量，，为喷嘴的
宽度，m为时间步长。

Navier-Stokes方程

警+u等+矿尝一吉芸州rⅣ2矿 Q∞
西 却 苏 D缸～’ ⋯7

警+u等+y警一吉筹+旧V2u Q∞
新 劫 缸 o al，～’ ⋯7
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、

P-Po，弘矗 I N删e
)Fl

Puddle

，矾+戚㈨
Liq硒∞ne

压蛩!： ～⋯。
———————一 SOIid zOne

g勘△r Wheel如rfhce——}K
—

X
Cu rOner

扛7≥293K Whcel celloer

图2．3计算区域简图 ．

Fi昏2．3 Schematic珊吣t瞄tion OfcaIcula士ed刁One

x吒

冥中【，和矿分别为x和y方向的分速度，g为重力加速度，y(丁)=y。exp(可Rr)为

熔体动力学粘度系数，烈乃=岛+(z’一瓦)俐棚为熔体密度伫11。式中压强尸表达
式为；

户=只+pg(日一J，) (2．6)

将公式(2．6)代入方程(2．4)和(2．5)，Navi*stokes方程化简为：

娶+u尝+y罢：v(r)v：矿 (2．7)
a ap 缸

、’ 、’

詈+u罟+矿罢=g+V∽V2u ∞)

连续性方程：

型+坚：o (2．9)
cy 墩

熔体和固体热传导控制方程

鲁+u号+矿罢=a(窘+等) ㈨∞
ar 勿 苏 I苏2 勿2 J

、 ’

詈+y罢=a(罟+等) ㈣
卉 缸 I良2 勿2 J

、
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式中丁为温度，七为热导率，d为热扩散系数，a=七／(“研c口)，cp为热容，采用

表观热容法计入结晶潜热对传热过程的影响【10】

cp：{&乏磐≤瓦} ㈣
【cs ，<疋 J

c。-cL+等 (2．13)
jL一』S

其中cL和cs分别为液体和固体的比热，cE为当量比热，死和珏分别为液相线

和固相线温度，△Ⅳ为熔化潜热。

Navi*Stokes方程

初始条件：

0≤x≤Z，O≤y≤日时：U=U；，矿=O (2．14)

边界条件：

孙吣删，詈+尝=。
当y=O时，U=O，矿=砟

当y=日，o≤x≤，时，U=U；，肛0

当y=日，，≤J≤￡时，U=矿=O

(2．15)

(2．16)

(2．17)

(2．18)

热传导方程

初始条件：

当O≤)，≤日时，r=瓦 (2．19)

当一R≤)，≤O时，r=Z (2．20)

边界条件：

当J，=Ⅳ时，r=瓦 (2．21)

当y=一R时，r=正 (2．22)

式中，，为喷嘴的宽度，日为液池的高度，三液池的宽度，R为辊轮的半径，％

为熔体的初始温度，正为辊轮的初始温度。

辊轮与熔体接触表面的传热按照牛顿方式进行，即ta叫砂I。=吃伍一￡)，其

中，￡和￡分别为熔体与辊轮接触界面熔体和辊轮一侧的温度，魄为界面换热系

数，当y=一R时，r=t。

2．3．2计算方法及流程

采用数值差分法对数学模型进行数值求解，计算流程如图2．4所示。该模拟

26
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图2．4程序流程图

F．g．2．4 FIow chart ofprogram

程序可以计算的数值结果包括：冷却曲线、温度场、温度梯度、流速场、流速矢

量场、速度梯度、粘度场、粘滞力和流线角度等。

2．4总体研究方案

总体研究方案由三部分组成：(1)分析研究快速凝固舍金的组织形态和相结

构，揭示复相合金的快速凝固动力学机制：(2)理论分析液态合金在快速凝固过

程中的物理场及其特征参量，阐明复相合金的组织演变规律；(3)深入系统地探

索冷却速率和组织形态与合金电学性能的相关规律。具体方案如下：

2．4．1组织形态及相结构分析

合金条带经镶嵌、抛光和浸蚀后，采用)(JG．05型金相显微镜、s．2700型扫

描电子显微镜观察和分析合金的组织形态，使用Dm4Ax．1200型x射线衍射仪

(Ⅺ国)和能谱仪疆DS)分析合金的相结构和微区化学成分。

浸蚀剂及其配方因合金种类而异，见表2．1。浸蚀时间取决于合金的种类及

成分，在l～lOmin不等。例如，Fc．Sn合金的浸蚀时间取决于Fe的含量，Fe含

量越高则浸蚀时间越短，Fe-15．6％Sn合金的浸蚀时间仅十秒左右，而Fe48．8％sn
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表2．1浸蚀剂及其配方瞄捌

1铀le 2．1队hing sol埘on锄d i忸compoSitions田删

Kinds ofalloys B蛐ing s01ution

Fe-Sn mOnOtectic alloys

Cu-Pb monotectic alloys

Co-cu p耐tectic anoys

Fe-Cu p州tec廿c alIoys

Co-Sn e咖tic alloys
Ni—Sn eutectic allOys

59 FeCl3+100mIHCl+100ml H20

59FeCb+100mlHcl+100mlH20

30mlAqua regia+5 gCuCl2+30mlH20

59Fecb+100mlHCI+lOOmlH20

30mlAquareg：ia+59CuCl2+30mlI{20

5 gFeCl3+lOOmlHCI+100mlH20

合金则需要浸蚀几十秒。

2．4．2快速凝固相关物理量的理论计算

在合理地建立数学模型的基础上，采用C语言编程来求解急冷液相的温度

场、速度场、速度矢量场、冷却曲线及边界层厚度等物理参量，揭示急冷液相的

流动行为、冷却速率与组织形成的相关规律。

2．4．3合金电学性能分析

采用经典的sz-82型数字式四探针测试仪测定合金的电阻率。该仪器具有测

量精度高、灵敏度高、稳定性好、测量范围宽和使用方便等特点。四探针法测量

电阻率的核心问题是边界校正和误差问题阱】。而在实际测量中，由于合金样品

的尺寸小，它的边界效应比较显著，通常需要对测量结果进行校正。

四探针法测量原理急校正公式如下(附加样品的厚度、形状和测量位置的修

正系数)；
W J

p=p。G(书D(勺 (2．23)

式中，岛为块状体电阻率测量值，G咿／s)为样品厚度修正函数，Dp／s)为样
品形状与测量位置的修正函数。

2．5本章小结

1、研制了一种急冷快速凝固实验装置，其特点是：
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(1)真空系统由大小两个真空室组成。两真空室间由导通阀实施导通和关

闭操作。既能有效地防止合金在熔化和快速凝固过程中发生氧化；又

可实现金属净化、熔体快淬和非晶制备多种功能；

(2)真空室用透明材料制作而成，便于对合金的快速凝固过程进行全方位

可视化实时监控；

(3)选用角速度为333～867rad／s的单相异步高速电机，辊面线速度在20～

52m／s可调。

2、说明了快速凝固实验方法及过程；

3、阐述了急冷熔体温度场和流速场的理论计算方法；

4、简要介绍了样品的处理过程、分析方法及电阻率的研究方法。
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第三章Fe．Sn偏晶合金的急冷快速凝固

本章实验研究了Fe．15．6％Sn和Fe40％Sn亚偏晶合金、Fe．48．8％Sn偏晶合

金以及Fe．58％Sn过偏晶合金在急冷快速凝固过程中的组织和相选择特征。通过

求解急冷液相的温度场和速度矢量场，理论分析了冷却速率和液相流动对偏晶合

金组织演变的影响。确定了两种亚偏晶合金中a-Fe枝晶的生长速度。揭示了偏

晶、过偏晶合金的液相分离机制和纤维状组织的形成规律。探索了亚稳相结构与

合金电阻率之间的相关性。

3．1引言

对偏晶合金快速凝固组织形成规律的研究一直是凝聚态物理和材料科学共

同关注的重要研究课题之一【卜叼。早期的研究结果表明【9．I21，偏晶合金的定向凝

固组织分为两种类型：规则的类共晶形态和不规则形态。chard谢ck首先提出了
组织形态与界面自由能之间的关系【弘10】：o。，≤a。．+o。，。若该不等式成立，k

液相将润湿固态生成相S，三相相互接触，其凝固行为类似于共晶，形成的规

则类共晶组织可用经典的JH共生模型进行理论预测；否则，L2液相将形成不

规则的组织形态。callnl9】的研究结果表明，即使在不润湿体系中，三相接触也

会发生，从而导致某些偏晶合金在f临界生长速率以上仅形成规则类共晶组织形

态。livingston和Clin∥1也指出，尽管界面能不满足上述不等式，规则排列的纤

维仍可能形成。而Derby和Fa、rier【”】贝0发现，即使在满足上述不等式的条件下，

Cu．Pb合金仍可形成不规则偏晶组织。可见，界面自由能理论并不能很好的揭

示偏晶合金的凝固机制。在快速凝固条件下，偏晶合金的液相分离和晶体生长

行为受到冷却速率、过冷度、重力水平和容器壁等诸多因素的影响，凝固过程

具有一定的复杂性。因此，深入探索偏晶合金的组织形成规律，揭示其快速凝

固动力学机制，具有一定的理论意义和工程应用价值。

本章实验研究了急冷快速凝固条件下Fe-sn偏晶合金的液相分离行为、相结

构和组织特征，理论分析了冷却速率和液相流动与凝固组织形成的相关规律。

3．2合金成分的选择

Fe-sn二元合金系相卧131如图3．1所示。从中可以看出，偏晶点成分为Fe．48．8
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％sn，偏晶转变温度为1403 K；

不混熔温度区间的成分范围为

48．8～85．1％Sn，不混溶温度区间

较宽，达375K之多，与之对应

的不混溶温度高达1778 K。在平 ￥

衡凝固条件下，成分在

15．缸85．1％Sn的合金，当温度降

至偏晶点温度(1403K)时，发生偏

晶转变Ll一甜Fe+L2，Ll是富Fe
相，k是富Sn相。当温度低于

1403K时，存在液固相变和固态

相变过程。液固相变包含4种包

图3．1 Fe-sn二元系合金相图113J
Fi93．1 Phase dia肿m ofFe．Sn binaIy alloys{13】

晶转变，其分别是：1183K时的0c-Fe+L2_Fe5Sn3、1079K时的Fe5sn3+k哼Fe3Sn2、

1079K时的Fe3Sn2+k专FeSn、786K时的FeSn+ktFeSn2，以及504．96K时的

共晶转变k斗Fesn2+(sn)。固态相变包括1038K时的Fe5sn3斗洳Fe+Fe3sn2和

880K时的Fe3sn2一o【．Fe+Fesn两个共析转变。成分和冷却速率不同，合金所
经历的热历史、相变类型和组织形成过程以及相分离机制不尽相同。

本文选择了相图中具有代表性的4个特征成分点的合金作为研究对象，其分

别为Fe．15．6％Sn和Fe．40％sn亚偏晶合金，Fe-48．8％Sn偏晶合金，Fe．58％Sn过

偏晶合金。合金成分在相图中的位置如图3．1中箭头所示。

3．3 Fe。48．8％Sn偏晶合金快速凝固组织特征

Fe．48．8％sn偏晶母合金的近平衡凝固组织如图3_2所示。图中，浅色区域为

富Sn相，深色区域为富Fe相。在缓慢冷却条件下，由于富Fe相和富Sn相之

间的密度差较大，偏晶合金发生严重的宏观偏析。粗大的富sn相边界圆滑，呈

球状或不规则球团状分布于富Fe相中。由于发生液相分离的温度较高，在k(sn)

中过饱和地溶入了大量的Fe原子。随着温度的降低，在L2(sn)中产生Fe的过饱

和析出，并以枝晶发生生长，形成富sn相中的∞Fe枝晶。偏晶转变形成的高温

甜Fe在随后的冷却过程中不仅发生脱溶析出，而且还要经历多种低温相交。与

L“Sn)发生包晶转变所形成的金属间化合物通过共析转变Fe3sn2专洳Fc+Fesn，

最终生成甜Fe和FeSn两相机械混合组织。两相的质量分数分别为28％的a．Fe

和72％的Fesn。由于合金所经历的固态相变过程复杂，因此在其室温组织中较

难辨别出甜Fe枝晶的痕迹。

31
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图3．2 Fe-48．8％Sn母偏晶合金的凝固组织

Fig．3．2 SOlid璇cation microstrucn鹏ofparent Fe48．8％Sn monotel嘶c alloy

在快速凝固条件下，由于合金的冷却速率较平衡凝固过程具有显著的增大，

合金的组织形态也将随之发生明显的变化。

3．3．1冷却速率的理论计算

为了定量描述冷却速率对合

金快速凝固组织演变的影响，理

论计算了不同辊速所对应的冷却

速率。理论计算所用物性参数由 羞
纯Fe和纯Sn的物性参数【14】拟合

而成，列入表3．1。图3．3为计算

获得的不同辊速下的急冷熔体的

冷却曲线，其对应的冷却速率为

(1．7~2．2)×106列s范围。随着辊速

的增大，合金的冷却速率显著增

大。

3．3．2合金的相结构分析

Ⅳ惦

图3．3 Fe-48．8％sn偏晶合金的冷却曲线

Fig．3．3 Cooling curves ofmelt-sp啪
Fc-48．8％Sn monotecnc allOys，

图3．4为快速凝固Fe．48．8％sn偏晶合金的Ⅺ①分析图谱。其中，图3．4(a)
和∞对应的冷却速率分别为1．7×106K／s和2．2×106K，s。由图可知，冷却速率对合
金的相结构有着显著的影响。在冷却速率较小的情况下，合金的凝固组织由体心

立方结构的村e和六方结构的亚稳Fel．3sn相【151组成。Fel 3sn的衍射强度较高，
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表3．1理论计算所用物性参数
T曲．3．1 Physical p妣吼ete培used in calcul硝∞

反应了Fel．3sn比a．Fe具有更高的相含量。而当冷却速率较大时，合金的组织则

由静Fe、Fel．3Sn、p—Sn和FeSn相组成。除形成肛Fc和Fel|3Sn之外，还有B．Sn

和FeSn相存在。显然，Fel 3Sn是FeSn的亚稳组态，B．Sn则是由于高温L2(Sn)

与a-Fc相之间的包晶反应不彻底而存留到室温的结果。8．sn和Fesn相的质量

分数均较高。这说明，在急冷快速凝固条件下，Fe．48．8％sn偏晶合金容易形成

亚稳Fel 3Sn相，并且随着冷却速率的增大，亚稳相数量增多，富sn相含量增大，

合金相结构与平衡凝固产物产生明显的偏离。
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3．3．3快速凝固组织演变规律

图3．5为不同冷速下偏晶合金急

冷快速凝固组织形貌。图中，灰黑色

相为富Fe相，浅灰色相为富sn相。 。

图3．5(a)和㈣对应的冷却速率分别为 g
1．7×106Ⅺs和2．2×106列s。图3．5(a)

中，冷却速率较低，舍金组织沿条带

厚度方向明显分为两个区域：近辊面

柱状晶区和远离辊面的液相分离区。

两个区域之间存在由富Fe相构成的

图3．5 Fe-48．8％Sn偏晶合金快速凝固组织背散射电子像

Fig．3．5 Rapid solid狮c撕on microshll咖佗ofFe-48．8％Sn mono姒建ic aIloy
(a)t=1-7x106副s；(b)t=2．2X106跳．
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3．4 Fe．15．6％Sn亚偏晶合金的急冷快速凝固

3．4．1合金的相结构分析

不同冷速下的Fe一15．6％Sn亚偏

晶合金的Ⅺ①分析图谱如图3．6所

示。图3．6(a)对应的冷却速率为

6-3×106K，s。图中，仅显示了a-Fe的

衍射峰。由于a．Fe中固溶了原子半 亘
径比Fe大的Sn原子，与纯Fe的标

准峰相比，0【-Fc的衍射峰发生了明

显的左移，而且衍射峰存在一定程度

的宽化。这说明在急冷快速凝固条件

下，溶质截留效应显著，Sn原子全
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图3．7 Fe．15．6％sn亚偏晶合金快速凝固组织背散射电子像

F培3．7 Rapid s01idifica士ion microstmctIlre ofFe—15．6％Sn hyp咖0notectic alloy

3．4．3伍一Fe枝晶的快速生长行为

在快速凝固条件下，由于Cu

辊的单向吸热，在沿垂直于辊面的

薄带厚度方向往往存在较大的温度

梯度。理论计算获得的温度梯度

(GI：c删砂)随液池高度y的变化如
图3．8示。从图中可以看出，当

晦70¨m时，温度梯度随液池高度的

增大急剧减小。而当p70岬时，
温度梯度的变化趋予平缓。辊速愈

大，合金条带中的温度梯度愈大，

温度梯度随液池高度的变化率也愈

大。计算得出的温度梯度值在

(9．∞12．0)×106K／S范围。高的温度
梯度导致单相a-Fe柱状晶的形成。

图3．8温度梯度随液池高度的变化

Fig．3．8愉lperature肼以ient Vers璐hei曲t of
puddle．

在忽略液相过热的条件下，单

相凝固速率矿取决于固相中的温度梯度Gs‘16】：

y：蜂 (3．1)
p。工m

、。

式中，九。为固相热导率，Gs为温度梯度，此处作Gs=GT近似处理，p。为固相
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的密度，三。为熔化潜热，具体物性参数见表3．1。计算得到的单相mFe柱晶生长

速率矿随温度梯度的变化关系如图3．9所示。由图可知，随着温度梯度的增大，

柱晶生长速率呈线性增大。实验测定的生长速度与理论计算值十分吻合。

根据快速凝固理论，绝对稳定性极限生长速率圪可由下式求得‘1乒17】：％：掣：半(3．2)。

西 泌
、。

式中，△￡为结晶温度区间，约为

278K；七为非平衡凝固条件下的溶

质分配系数，取Ji}=1；a为液态合

金的表面张力，系由纯Fe和纯Sn

液体表面张力的线性拟合而成，为

1764．67ⅡN，m；△S，为合金的熔化

熵，取1．06×106 J．m-3．K-1；D．为

液态合金的原子扩散系数，可由达

肯方程求得【18】：

肚‰珑¨棚(¨毅]
(3．3)

对于S．正规溶液：

G-，1 0eK m-’

图3．9枝晶生长速度随温度梯度的变化

Fig．3．9 Grow【Il velocny ofdendme V哪哪

telnp耐um gradi蜘t．

1n丫轴=aO—x钿)2 (3．4)

由式(3．3)式和(3．4)，可得：

D=(‰D二+x钿D乏)(1—2a(1一x钿)x鼬) (3．5)

式中，上t为Fe的自扩散系数，取9．o×105cm2·s-1：占‘为sn的自扩散系数，取

3．74×105cIn2．s～，cc为与合金性质有关的常数，取26×10琊mol’1【131。代入3．5式可

得合金熔体的原子扩散系数DL为8．58×105 cln2．f1。

计算获得的极限生长速率圪为1．35×1010m．s-1，远远大于实际的生长速率。

这说明在急冷快速凝固条件下，0c．Fe柱晶的生长速率远远达不到绝对稳定生长

的水平。

3．5 Fe．40％Sn亚偏晶合金的急冷快速凝固特征

3．5．1快速凝固合金的相结构分析

快速凝固Fe-40％sn亚偏晶合金的Ⅺ王D分析图谱如图3．10所示。从图中可
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知，快速凝固合金中除形成体心立

方的0【_Fe之外、还形成了具有六方

结构的亚稳Fel 3Sn相和四方结构

的亚稳B．Sn相，而在平衡条件下可

能产生的FeSn相则未出现。可见，

在急冷快速凝固条件下，较高温度

下惯常发生的各种包晶转变和共

析转变被抑制，凝固过程及产物均

偏离平衡凝固，从而形成亚稳的

F色l 3Sn和B·Sn相。

3．5．2快速凝固组织特征

Fe_40％Sn亚偏晶合金快速凝

固组织形态如图3．11所示。图

3．11(a)为低冷速(r=8．79×106刚s)

j
g

图3．10快速凝固Fe．40％sn亚偏晶合金的

xRD图谱

Fig．3．10 XRD specnlHTl Ofr叩idly solidified

Fe-40％Sn hypomonotectic alloy．

条件下的凝固组织。从图中可以看出，凝固组织大致分为两个晶区：辊面柱状晶

区和自由面粗大等轴晶区。在两个晶区之间存在一条富Fe相的晶带，从而构成

两种晶区的分界线。柱状晶区的厚度约为条带厚度的O．5～1．O倍。在柱状晶区中，

因受辊面的单向吸热，熔体的冷却速率很大，在辊面上方形成极大的温度梯度。

初生0【．Fe枝晶逆热流方向快速生长，形成近乎垂直于辊面的细密柱状晶。由于

图3．1l Fc．40％Sn亚偏晶合金快速凝固组织背散射电子像

F-g．3．11 Rapid solidifica士ion micros仃II咖佗ofFe-40％Sn hypom∞o鲥ic alloy
(a)于=8．79x 106K／s；(b)于=lO．5×106．
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甜Fe的生长速度快，凝固时间短，处于柱晶间隙中的k(Sn)相没有足够的时间

长大、碰撞和凝并，因此合金组织未产生明显的宏观偏析。在自由面等轴晶区靠

近分界线一侧，仍形成一定厚度的柱状晶组织，与之毗邻的自由面外侧是租大的

等轴晶组织。晶粒尺寸约15~25¨m，晶界处存在富Sn相的晶带。泓Fe相构成晶

粒的结晶核心，并呈辐射状向三维空间生长。富Sn相分布其间，最后凝固形成

类共晶团组织，如图中箭头所示。图3．1l(b)为高冷速(r=lO．5×106K／S)条件下的

组织形貌。在条带厚度方向上形成了3层晶区结构：辊面柱状晶区，内部等轴晶

区和自由面不规则等轴晶区。前2晶区形貌与低冷速条件下获得的组织形态非常

相似，不同的是凝固组织显著细化。自由面不规则等轴晶区的形成主要与该区凝

固速率小有关。在单辊法实验条件下，尽管通过提高辊速可以获得高的冷却速率，

但对于热导率较低的合金而言，如果辊速过大，则会大大缩短合金液体与辊面的

接触时间——熟传输时间，而且因受辊面激冷凝固层热阻的影响，自由面过冷液

层亦难以获得预期的冷却速率，从而引起凝固速率的下降。在甩带惯性力的作用

下，过冷液层将发生一定程度的液

相分离，最终凝固形成貌似宏观均

匀的自由面不规则等轴晶层。因此，

欲消除不规则等轴晶层，辊面线速

度宣控制在36m／S以内。

柱状晶层厚度6随冷速于的变

化关系如图3．12所示。从图中可以

看出，柱状晶层厚度随冷速呈指数

规律减小，两者之间的函数关系：

6=5．70+8．98×10‘P‘枷” (3．6)

可见，随着冷却速率的增大，

凝固组织显著细化，柱状晶区厚度

明显减小。
图3．12柱状晶层厚度随冷速的变化

Fig．3．12 Thick∞ss ofcol啪n甜laycr Ve嘲塔

c∞Iing rate．

3．5．3柱状晶生长动力学分析

在快速凝固过程中，合金条带的冷却速率沿厚度方向存在较大的差异。计算

获得的冷却速率于随液池高度J，的变化关系如图3．13所示。从图中可以看出，

随离开辊面距离的增大，冷却速率逐渐减小。当y<10岬时，过冷液层中的冷却
速率很高，达5．3×103K，s之多。当p10肛m时，冷却速率于随液池高度)，呈指数
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规律陡降至106刚s的数量级。辊面

附近冷却速率大，且沿垂直于辊面

的方向单向传热，温度梯度很大，

初生相定向生长的趋势很大，很容一
易长成柱状晶层。 曼

实验测定的柱状0c．Fe枝晶的 兰
生长速度随冷速的变化如图3．14

所示。随着冷却速率的增大，枝晶

生长速度呈线性增大，最大达

83cIn／s。生长速度矿与冷速之间的

函数关系为：

y=O．43r一3．7l (3．6)

柱状晶在快速生长过程中，会

将部分富sn液相包裹在枝晶间

隙，形成以柱状晶为特征的辊面柱

状晶层，而将部分富Sn液相推移

到固液界面的前方。当柱状晶生长

延伸到一定厚度时，由于结晶潜热

的释放和不断增厚的凝固层热阻

的增大，必然造成柱状晶区前方冷

却速率和温度梯度的减小，从而导

致柱状晶生长驱动力减弱，甚至产

生瞬间停顿，从而导致粗大等轴晶

的形成和液相分离倾向的增大。此

时，富Sn液相中的Fe原子会依附

甜Fe枝晶的梢部连续生长，形成一 图3．14帅e枝晶的生长速度
薄层∞Fe的晶带。同时，在富Sn Fi舀3．14GrowIlIvelocmes ofa．Fe dendm
液相内部，由于冷速的减小，∞Fe v粥IIscool吣r舢es
形核率较低，生长方向性不强，容

易生长成粗大的枝晶，富sn液相在枝晶间发生偏晶转变，最后凝固形成粗大等

轴晶晶层。由于枝晶臂熔断和界面张力的共同作用，静Fe枝晶已失去了其原始

的形貌。

随着冷却速率的增大，柱状晶生长速率显著增大，结晶潜热的释放更加集中，
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固液界面前沿温度波动增强，进而打破了柱状晶生长的连续性，使合金条带沿厚

度方向的分层趋势增大，容易形成多层组织。

3．6 Fe．58％Sn过偏晶合金组织形成规律

与普通二元偏晶合金相比，Fe。58％Sn过偏晶合金在液固转变过程中具有多

种类型的相变，组织的形成更为复杂。在平衡凝固条件下，当高温熔体的温度降

至约1658K时，合金熔体处于亚稳状态，温度稍低于该温度时，母液会分离出

第二液相k相。随着温度的进一步降低，第二相的体积分数不断增大。Ll和k

相的成分分别沿难混溶区两侧的液相线向低温方向变化。温度趋近1403K时，

Ll和k相的重量分数分别达到74．7％和25．3％，对应的成分各为48．8％Sn和

85．1％sn。当温度稍稍低于1403K时，Ll相发生Ll一叶Fe+k的偏晶转变。甜Fe

在母液中形核，往往以枝晶方式生长。随着温度的继续下降，过饱和的k相会

析出少量的Fe原子，同时a．Fc中的Sn含量会有所增大，从而使舡Fe相的体积

分数有所增大。温度降至1183K时，甜Fc相与富sn的L2相发生包晶反应，即a-Fe

+k—Fe5Sn3。由于包晶点的成分为56．1％Sn，故包晶反应之后k相稍有剩余，

约为4．6叭％。随后，由于L2相溶解度曲线变陡，Fe5Sn3相成分几乎保持恒定，

因而两相体积分数变化不大。温度再降至1079K时，发生Fe5sn3+k—Fe3Sn2

的包晶反应，此时Fc5sn3相稍有剩余，而L2相已消耗完毕。温度进一步降至1038K

时，Fe5Sn3相发生共析反应，即Fe5Sn3一*Fe+Fe38n2。当温度最后降至880K

时，发生Fc3Sn2一甜Fe+FcSn的共析反应。故室温下的平衡凝固组织应为小Fe
+FeSn两相混合组织。

上述相变过程仅是建立在平衡相交热力学基础上的，没有考虑对偏晶合金凝

固过程有着显著影响的各种动力学因素，如相间密度差、润湿性、冷却速率、温

度梯度等的影响。实际上，在各种动力学因素的支配下，Fe-Sn偏晶合金的相结

构和组织形成过程远比平衡相图所预示的结晶过程要复杂得多。而且，在快速凝

固条件下，晶体的形核、生长和相分离机制均发生了显著的变化，从而形成与平

衡凝固条件下不尽相同的相结构和组织形态。

3．6．1合金的相选择特征

在快速凝固条件下，由于冷却速率很大，条带整体过冷度较大，晶体的形核、

生长均发生很大的变化，固液界面前沿的局部平衡可能被打破，从而获得特殊的

相结构和组织形貌。图3．15为Fe-58％sn合金快速凝固条带的)aRD分析图谱。

由图可知，合金条带快速凝固组织主要由柙e和B-sn相组成，同时含有少量
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Fel 3Sn、FeSn和FeSn2相。与平衡

凝固组织相比，快速凝固合金中除

了形成0【一Fe、B．Sn、FeSn2和FeSn

相之外，还形成了具有六方晶体结

构的亚稳Fel|3sn相。按照相变热 ‘

力学原理，B．sn相为高温液相分离 墨

的产物，而Fesn2和FeSn则是较

低温度下固态相交的产物。这表

明，在急冷快速凝固条件下，继偏

晶反应之后所发生的包晶反应在

很大程度上受到抑制，从而使高温

下业已分离出来的B．Sn相和a．Fe

相大量保存下来。在a．Fe相和8．sn

相的界面处发生了有限的包晶转

变而形成少量的FeSn相。考虑到

20，Deg．

图3．15快速凝固Fe．58．8％sn过偏晶合金

的xRD图谱

Fig．3．15 XRD spectrum Ofrapid】y s01idified

Fe-58．蝴sn bypemonote嘶c alloy．

Fel 3Sn相和FeSn相原子浓度和电子浓度十分接近，在快速包晶转变过程中

Fel 3Sn相具有较大的析出趋势，因而生成了一定数量的亚稳的FeI 3Sn相。少量

Fcsn2相的形成是Fesn与p．sn发生低温包晶转变的产物。另外，由于舡Fe和p．Sn

相中均固溶了较多的异质原子，使两相的衍射峰均产生一定程度的偏移。因此，

在急冷快速凝固条件下，Fe．58％Sn合金于平衡条件下惯常发生的包晶、共析转

变在很大程度上被抑制，形成了以过饱和的a．Fe和B．sn相为主相的快速凝固组

织。

3．6．2快速凝固组织特征

Fe．58％sn过偏晶合金条带的快速凝固组织如图3．16示。图中组织十分细密，

未产生明显的宏观偏析。按照化学浸蚀原理，在FeCl3的盐酸水溶液中，富Fe

相更容易被腐蚀，在SEM图像中呈灰黑色，而富Sn相不容易被腐蚀，因而在

sEM图像中呈灰白色。根据)氓D分析，合金条带的凝固组织主要由均匀细小的

a．Fe、B—Sn相及少量金属间化合物组成。其中Ⅱ．Fe相和少量的FcSn以及Fel，3Sn

相中的含Fe量均高于p．sn相，并且Fesn和FeI 3sn相是高温洳Fe与D．Sn经包

晶反应转变而成。根据晶体生长理论和包晶转变机制不难得知，图中灰黑色区本

质上反映了高温a-Fe的形貌特征和分布情况。只是由于FeSn和FeI 3Sn相成分

十分接近，且晶粒尺寸非常细小，因而对腐蚀液的敏感性差异不大，加之含量少，

很难用现有腐蚀技术把它们精确地区别开来。为了便于分析凝固机制，本文将包
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图3．16 Fe-58．8％sn过偏晶合金的快速凝固组织

F．g．3．16 R印id∞lidincation micrognllcture ofFe-58．8％Sn hype姗on咖ctic aIIoy．
(a)Lognitudillal section microsmJctIl陀morphology；(b)锄pJific鲥on off；gu他(a)；(c)cm鹤

∞cnOn micros劬ctIlm m唧}10logy．

括a．Fe及少量Fcl，3Sn和FeSn的灰黑色区用主相a—Fe来表征，而把富sn的灰

白色区标定为p．Sn相，如图3．16(b)、(c)所示。因此可以认为，极少量富Sn的

Fesn2分布于B．Sn相的外围，构成灰白色相区的一部分。

图3．16(a)为合金条带纵截面组织形貌。辊面附近晶粒非常细小，尺寸在0．1～

O．5岫1范围，分布十分均匀，构成条带中的激冷细晶区，其厚度仅5¨m左右。

随离开辊面距离的增大，B．sn相沿纵向尺寸逐渐变长，洳Fe相分布其间。晶体

形貌由细小的等轴晶向沿纵向规则排列的长条状晶体形貌过渡。图3．16㈣为a

的放大，(b)中p．Sn相呈长条状沿纵向规则排列，分布十分均匀。(c)为条带横截

面组织，图中B．sn相里团块状分布，凝固组织似以细小、弥散分布的等轴晶为

特征。综合分析(b)、(c)两幅剖面发现，长条状晶体具有纤维状立体形貌。显然，

横截面中的“等轴晶”实际上是对纤维状组织沿横向截切的结果。因此，在单辊急

冷快速凝固条件下，Fe．58％Sn合金条带的凝固组织由规则排列地纤维状a．sn相

与分布其间的mFe相及少量金属间化合物构成。纤维状晶体的几何排列方向与

辊面线速度方向近乎平行而与热流方向相垂直。

通常，类共晶的规则偏晶组织只有在定向凝固或大的凝固速率下才能获得

【191。其凝固特点是类共晶相逆热流方向生长，即两相的排列方向与热流方向平

行。然而，在单辊条件下却获得了与热流方向近乎垂直的规则纤维状组织。该组

织的形成主要与熔体的粘滞性流动有关。为了揭示液相流动等因素对过偏晶合金
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凝固组织形成的影响，本文将

Navi*stokes方程、连续方程和

热导方程相耦合，对液池中的流

体流速场、剪应力和温度梯度等

参量进行了理论计算，理论计算

中所用参数表3．1。

3．6．3液相流动与组织形态

的对应关系

图3．17(a)为Fe．58％Sn过偏

晶合金在辊速阼=20In／s时的速

度矢量场模拟结果。矢量的方向

为模拟单元中微元体的流动方

向，矢量的长度就是微元体流动

速度的大小。图中，愈接近辊面

液相流动的速度愈大，流动方向

愈趋向与辊面线速度方向平行。

液相流线分布如图3．17(b)所

示。图中，随熔池高度y的降低

和水平距离x的增大，流线切线

与辊面之间的夹角占逐渐减小。

下方的小三角表示业已凝固的合

金条带。在稳态下，流体的流速

仅是空间位置的函数。图3．17fb)

中的流线方向和图3．17化)中的纤

维状晶体的排布方向形成鲜明的

对比。这表明纤维状组织的形成

是辊面驱动的液体流动引起的。

图3．18(a)为流线夹角口随离开辊

面矍离J，曹变化关系。图中理论 图3．17流速矢量场、流线与纤维状组织的关系
计算的p角与实测纤维状组织与 Fi93．17Fibro∞micros饥lctures versusv∞torfieId

条带表面之间的夹角基本一致， ofnowveloc时∞d蝴lines．(a)ve咖rfieIdof
其值在O～15。范围。随离开辊面 nowvclocity；(b)dis仃ibutionofs眦枷lims；(c)

距离的增大，口角有所增大。 nbrou5“”5仇I咖”-
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3．6．4剪应力对凝固组织形成的影响

液池中流体速度场的形成与液态金属的流体力学特性有着密切的关系。对牛

顿流体而言，相邻液膜间的剪应力f可用牛顿粘滞定律来描述：
f=，7×V矿 (3．7)

式中，玎为熔体动力学粘度系数，它是温度的函数，v矿为剪切速率。通过

该式可求得辊面附近液池中的剪应力大小。图3．18(b)为剪切速率d玢砂和剪切应

力r随液池高度的变化。愈靠近辊面，剪切速率愈大，剪应力亦愈大，液膜间的

相互作用愈显著，愈易形成纤维状组织。

图3．18流线角、剪切速率和剪切应力随液池高度的变化

Fig．3．18 s缸鞠m_n鹏锄gle(a)，she喇ng fate锄d shearing s仃e籍@v粥惦tIle height ofpI|ddle．

3．6．5冷却速率对凝固组织形成的影响

冷却速率对快速凝固组织的形成有着十分重要的影响。图3．19(a)为通过理论

计算得到的合金条带的冷却曲线。计算得到的平均冷却速率为5．5×106Ks．1。而

熔体／辊轮接触界面的液膜由于cu辊的激冷作用最强，冷却速率达1．6×lO7踟～，

熔体形核率大，在极短的时间即可形成几十至400m的细小等轴晶而迅速凝固，
形成厚度约5岫1左右的激冷晶层。尽管辊面处剪切应力最大，但热传导占主导

地位，由此可见，大的冷却速率有助于抑制纤维状组织的形成。随着离开辊面距

离的逐渐增大，由于细晶区结晶潜热的释放和凝固层热阻的影响，冷却速率有所

降低，凝固时间亦稍有延长，才形成了激冷晶层以外的纤维状组织。

3．6．6快速凝固组织的形成机制

Fc．58％sn过偏晶合金条带中纤维状组织的形成是过偏晶合金单辊快速凝固

过程中呈现出来的特有现象。其形成主要与偏晶合金液相分离和液池底部上下液
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图3．19合金的冷却曲线及寝池中温度梯度随离开辊面距离的变化

Fig．3．19CooliIIgcun，e(a)a11dtemperanlregmdiem(b)ve蹦JsttIeheightofpuddle．

膜间的剪应力的作用有关。图3．19(b)为熔池中温度梯度G随离开辊面距离)，的

变化。可知，随离开辊面距离的增大，温度梯度急剧减小，当距离辊面0．2mm

时，温度梯度变化趋近于零。这表明Cu辊的激冷作用范围可波及到距离辊面

200}lm处。当喷射出来的高温熔体下落至离辊面约200“m处时，受铜辊的强制

冷却，温度急剧下降，开始发生液相形核和两相分离，形成首批k相液滴。随

着熔体的快速下移，L2相液滴数量迅速增多，体积分数不断增大。同时，Lt相

在辊面驱动的剪应力的作用下迅速改变方向，带动L2液滴沿着流体流线方向运

动。在水平方向运动过程中，夹在液膜之间的k液滴因其上下界面的剪切速率

不同，会受到上下两层液膜的剪应力(等同于一对力偶)和液池静压力的作用而

发生体积变形，从球状变为椭球状。椭球体的长轴与流线平行，如图3．20示(图

中f和z分别表示在不同时刻和x向位置时L2液滴的动态变化过程)。形状的

变化使L2液滴之间的距离变短，或碰撞聚合，或相互搭接凝并，从而变成体积

较大而尺寸不等的柱状液滴(液柱)。这一凝并机制随k液柱在液池中沿水平

方向行进距离的增大而增强，Ll相夹于其间，经偏晶凝固最后形成纤维状组织。

(如=o，蝴 m，却) (f2’动 心，瑚 m，功—一f

图3．20纤维状组织的形成机制

Fig．3．20 Fo嘲iIlg mechanism of矗bro惦microstnJcture
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而且，由于k液柱受流体速度矢量场和运动惯性的制约，使纤维方向与条带表

面形成O～150范围的夹角。因此，大的冷却速率和熔体内部的剪应力是造成过

偏晶合金中规则纤维状组织形成的主要因素。

另外，由于液池底部冷却速率大、凝固时间短，又受到辊面驱动的剪应力的

强制作用，L2液滴的stokes运动和Maran90ni运动等相分离机制受到抑制，组

织的均匀性大幅度提高。

3．7快速凝固Fe．Sn二元合金的电学特性

快速凝固不仅为先进材料的

开发和制备提供了技术手段，而

且可有效地改善和提高合金的物

理化学性能。快速凝固可使液态

金属获得较大的冷却速率，实现

熔体的快速形核与晶体生长，进

而有效地抑制凝固过程中的液相

分离，最大限度地扩展合金相的

固溶度并获得亚稳相结构。这种

显著细化的组织和特异的相结构

必然会引起合金物理化学性能的

改变。而且，晶体取向、缺陷、

晶界及表面状态对合金的电磁学

特性也有着显著的影响【2”“。因

此，快速凝固合金电学特性的研

究是材料科学关注的重要课题之

一。本章采用经典的电阻率分析

法，定量测试了Fe．Sn合金的电

阻率，探讨了微观结构与合金电

阻率之间的相关规律。

3．7．1亚稳相结构与合金电阻

率的相关规律

在冷却速率一定的条件下，

合金成分对组织形态具有显著的

毒
呈
q

图3．21合金电阻率随化学成分和辊速的变化

Fig．3．2l Resisliv时of alloys ve体us chemical

composition(a)粕d w由∞I veloc毋(b)．
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影响，进而影响到合金的电导特性。图3．21(a)为辊速K=28m／s时实验测定的合

金电阻率随化学成分的变化。从中可以看出，随着sn含量增大，合金电阻率升

高。在58％Sn成分点，电阻率达到峰值。但随着sn含量进一步增大，电阻率迅

速减小。实验测定的电阻率在12．7缸116．8“Q．cm范围。而通过线性拟合得到的

块体材料的电阻率则基本上不随含sn量的变化而改变，如图3．21(a)下方的平直

线所示。在拟合时，纯Fe的电阻率取10．1呻．cm，纯Sn的电阻率为12．6心2．咖【14J。
由此可见，与平衡凝固合金相比，快速凝固合金的电阻率随成分的变化具有

截然不同的规律性。快速凝固合金电阻率随成分改变而发生的变化，主要与合金

的组织形态和亚稳相结构密切相关。随着Sn含量增大，合金的固态相变趋于复

杂，亚稳相数量增多，其对自由电子的散射作用增强，导致电阻率的显著增大。

在sn含量约为58％时，合金中的亚稳相数量多达5种，对应着电阻率的峰

值——116．8∞．cm。该峰值所对应的成分点与合金的偏晶包顶峰非常贴近，这
种“巧合”现象间接地反映出合金电阻率与相图中液相分离区间的对应关系。而成

分点接近纯金属端的合金则因其中的组成相数量相对较少，电阻率趋于减小。

3．7．2冷却速率对合金电阻率的影响

在成分一定的情况下，增大辊速可使合金的冷却速率显著增大。而在一般情

况下，冷却速率不仅取决于辊速的大小，而且同时也是合金热物性参数的函数。

为了在相同实验条件下，应用相同的物理参量对比研究冷却速率对合金电阻率的

影响，实验中对不同辊速下的合金电阻率进行了定量分析。实验测定的合金电阻

率p随辊速H的变化如图3．21(b)所示。可知，随着冷速的增大，合金电阻率显

著增大。其原因在于，冷速的增大使合金组织显著细化，b(sn)相在基体中的分

布更趋弥散，晶界增多，对自由电子的散射作用增强，从而造成合金电阻率的增
大。

3．8本章小结

对急冷快速凝固条件下Fe．Sn二元合金的晶体生长行为、相结构和组织特征

以及液相分离机制进行了研究。研究结果表明：

1、在冷却速率较小的情况下，Fe．48．8％Sn偏晶合金的凝固组织由a．Fe和

Fel．3Sn相组成。而当冷却速率较大时，凝固组织则由∞Fe和亚稳的Fel 3Sn、B．Sn

及Fesn4相组成。随着冷却速率的增大，一方面，亚稳相含量增多，另一方面，

合金条带在厚度方向上的分区结构消失，形成均匀弥散的偏晶组织。

48
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2、Fe．15．6％Sn亚偏晶合金由过饱和的单相c‘_Fe固溶体组成。大的冷却速率

使较低温度下惯常发生的低温相变被抑制，以致过饱和的亚稳洳Fe相一直存留

到室温。凝固组织以细密的柱状晶为特征。随着温度梯度的增大，枝晶生长速率

呈线性增大。

3、Fe-40％Sn亚偏晶合金除形成∞Fe相之外，还形成了具有六方结构的亚

稳Fel 3sn和B．Sn相。凝固组织沿条带厚度方向呈现出层状结构：柱状晶层和等

轴晶层。随着冷却速率的增大，柱状晶生长速度呈线性增大，最大达83cnl／s，

分层结构亦由两层向多层结构转变。

4、Fe-58％sn过偏晶合金快速凝固组织由规则排布的纤维状B．Sn相和分布

其间的倪．Fe相及少量金属间化合物组成。纤维方向与条带表面成o~15。的夹角。

纤维状组织细小、均匀，没有产生宏观偏析。

5、在快速凝固条件下，较高温度下发生的Ⅸ．Fe+k—Fe5Sn3和Fe5sn3+

k—Fe3Sn2包晶转变在很大程度上被抑制，从而形成亚稳的Fel．3Sn、p—sn和过

饱和的静Fe相，并且冷速的增大使亚稳相含量增大。

6、随着Sn含量的增加和冷速的增大，L2(sn)相弥散程度加大，合金的固态

相变趋于复杂，亚稳相数量增多，对自由电子散射作用增强，从而导致合金电阻

率的显著增大。

本章主要内容发表于：

l，徐锦锋，魏炳波，“急冷快速凝固过程中液相流动与组织形成的相关规
律”， 物理学报，53，1909—1915(2004)。(ScI、EI收录)
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第四章Cu．Pb偏晶合金的快速凝固组织
演变

对比研究了急冷和深过冷条件下cu-lO％Pb亚偏晶合金、cu-37．4％Pb偏晶

合金和Cu-64％Pb过偏晶合金的组织演变规律、液相分离行为及晶体生长特性，

揭示了晶内(Pb)相形成的动力学机制。阐明了急冷和深过冷条件下偏晶合金组织
演变的共性和个性规律。理论分析了冷却速率和液固相变时间对偏晶合金组织形

成的影晌，指出均匀偏晶合金的形成条件。

4．1引言

Cu-Pb合金是性能优异的超导、栅极和轴承材料，在航空航天和微电子等工

业领域有着诱人的应用潜力Il_q。但由于组元问密度差异大，在常规凝固条件下，

处于重力场中的分离液相受重力驱动的Stokes运动作用，在液固相变过程中往

往发生严重的宏观偏析，从而影响合金的物理化学性能。因此，对偏晶合金液固

相变机理的研究一直是凝聚态物理和材料科学共同关注的热点之一【5-”j。文献

[14】对偏晶合金的深过冷快速凝固研究发现，大的过冷度可显著地细化枝晶组

织，但促使k液滴的合并。急冷技术可使液态金属获得较大的冷却速率，实现

瞬间形核、生长，从而最大限度地缩短液固相变时间，有利于获得无偏析的合金

微结构。

本章实验研究了cu-Pb偏晶合金的急冷快速凝固行为及组织特征，对比分

析了深过冷和急冷快速凝固Cu．10％Pb亚偏晶合金、cu-37．4％Pb偏晶合金和

Cu．64％Pb过偏晶合金的组织形态、液相分离特征和晶体生长行为，理论分析了

冷却速率和液固相变时间对偏晶合金组织形成的影响规律，揭示出重力场中获得

均匀偏晶、过偏晶合金的物理条件。

4．2合金成分的选择

选取3种具有代表性的合金作为研究对象，合金成分(质量分数，％)为：Cu-

10％Pb亚偏晶合金、Cu．37．4％Pb偏晶合金和Cu-“％Pb过偏晶合金。合金成分

在相图㈣中的位置如图l中箭头所示，分别对应着相图中的3个特征点——偏
晶点、偏晶包顶点和匀晶成分点。固态的Pb和Cu几乎互不相洛，两者之间也

不形成化合物，因此，Cu．Pb合金平衡相图主要由图l所示的5个相区组成(忽
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略纯Pb端共晶反应引起的微小相区的存在)。其中，偏晶点成分为37．4％Pb，偏

晶转变成分范围为o~86％Pb，偏晶转变温度为1228K。相图的主要特点是，液

相分离温度区间很窄，最大处约40K，而液固相共存区间则很大，在62弦759K

范围，前种温区仅占到后者的6．4％。这种特有的相区结构注定了Cu．Pb偏晶合

金凝固过程的特殊性。

4．3 Cu．Pb偏晶合金的快速凝固组织特征

在平衡凝固条件下，当cu-

37．4％Pb偏晶合金的温度降至

1228K时，会发生L，-一(Cu)+k偏

晶转变，生成的固相(Cu)和液相

L2(Pb)的质量分数分别为56．5％和

43．5％。随着温度的进一步降低，

从L2相中不断有少量(cu)的过饱

和析出。当温度降低到599K时，

(Cu)和k相的质量分数分别达到

62．6％和37．4％。在此温度下，k

液相发生共晶转变，生成由(cu)

和(Pb)相组成的共晶组织。

亚偏晶合金在偏晶温度

(1228K)以上有初生(Cu)相的析

图4．1合金成分在相图中的位置

Fig．4．1 Selection of alloy compos衔O鹏

出。成分c0在37．4~86％Pb范围的过偏晶合金在偏晶温度以上会发生不同程度

的液相分离。但在偏晶温度及其以下，两类合金所经历的相变过程与偏晶合金

相同。

由于受重力、温度和器壁等因素的影响，在常规凝固条件下偏晶合金往往产

生严重的宏观偏析。然而，在快速凝固条件下，大的冷却速率对合金的液相分离

行为、k相的形核、长大和凝并动力学机制以及组织形态均产生重要影响，从而

形成与平衡凝固不同的微观结构。

4．3．1 Cu-lo％Pb亚偏晶合金的组织演变规律

图4．2为不同辊速下Cu．10％Pb亚偏晶合金快速凝固组织的背散射电子像。

图4．2(a)为K=20“s时的凝固组织。图中，(Cu)以枝晶方式生长，但其沿条带
厚度方向上的组织形态存在明显的不同，可分为2个晶区：I区为近辊面等轴
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图4．2 cu．10％Pb亚偏晶合金快速凝固的微观组织背散射电子相

Fig．4．2 BsE Photos ofrapid∞lidific鲥on micro‰n鹏ofcu‘10％Pb hypomon咖州c alloy
晶区，厚度约如11岫。该区合金液体受辊面的激冷作用最大，凝固组织以均匀
细小的等轴晶为特征，晶粒尺寸约30岫。Ⅱ区为自由面柱状晶区，厚度约
25~30¨m。由于受辊轮的单向吸热，该区在离开辊面的方向上形成较大的温度梯

度，晶体的生长形态以定向生长的柱状晶为特征。图4．2∞为K=36IIl，s时的凝

固组织。沿条带厚度方向上的组织形态分为3个晶区：I区为近辊面等轴晶区，

厚度约8阻：Il区为内部柱状晶区，厚度约l～3阻：Ⅲ区为自由霞等轴晶区，
厚度约13岬。该区受cu辊传热和环境散热的双重作用，温度梯度较中部有所
减缓，凝固组织以等轴晶为特征，晶粒尺寸在1．5~4¨m范围。图4．2(c)为阼=52m／s

时的快速凝固组织。图中组织细小，分区结构不明显，组织形态以等轴晶为特



第四章cu．Pb偏晶合金的快速凝固组织演变

征，晶粒尺寸在O．3～1．5叫l范围。

由于冷却速率沿辊面的外法线方向

逐渐减小，自由面附近的晶粒有所

粗化。可见，随着冷却速率的增大，

凝固组织显著细化，柱状晶区厚度

缩小，直至形成全部的等轴晶组织。

图4．3为图4．2(c)组织的局部放

大图。从图中可以看出，在(cu)枝

晶的内部，弥散分布着细小的块状

富Pb相，尺寸约100~250nm。富

Pb相或分布于(Cu)枝晶的间隙，或

竺娈i篓墨警皂竺空部：，萼竖粤套 图4．3(Pb)与(cu)晶体之间的生长关系
急冷快速凝固过程中，枝晶生长速 Fi吕：：；苌l：i：；三：i：；0葛蔷：d
度很快，将一定量的b(Pb)包覆其

。

(c‘c巧，s衄ls
、。

中，最后凝固形成尺寸细小、分布

均匀的晶内(Pb)相。并且，尽管冷却速率有所改变，但(Pb)相的分布特征并未发

生明显的变化。

EDs分析结果表明，在快速凝固条件下，溶质截留效应显著，Pb在(cu)基

体中的固溶度得到大幅度的扩展，从600℃下的最大固溶度0．29％扩展到4％。

相比较而言，亚偏晶合金的急冷快速凝固组织与深过冷快速凝固组织存在明

图4．4落管无容器处理条件下cu-lO％Pb亚偏晶合金的深过冷快速凝固组织

(a)D叫oo岫-粗大的(cu)枝晶；(b)D=60岬，(cu)等轴．
Fig．4．4 Micro鲫ctl∽oflngIl lllIdercooIed cu_10％Pb hypom∞otectic alloy帅der
drop_mbe n州伽tailler conditioIl，(a)D=400岬，coarse(cu)dendr．te；嘞D=60岬，

equiaxed(Cu)d％dfjtc．
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显的差异。图4．4为落管无容器处理条件下Cu-10％Pb亚偏晶合金的深过冷快速

凝固组织形貌【161。其中，图4．4(a)对应的液滴直径D=400岫，过冷度△仁126K；
图4．4(b)对应的液滴直径D一60¨m，过冷度△r=315K。从图中可以看出，(Cu)

相以枝晶方式生长，枝晶形态粗大，晶界圆滑，富Pb相主要分布于(Cu)枝晶的

间隙。过冷度的增大使粗大的树枝晶和晶间k∞)相显著细化。
为了深入地分析急冷和深过冷快速凝固组织在枝晶形态、尺寸和富Pb相分

布方面存在的差异，对深过冷液滴的冷却速率进行了理论计算。计算结果表明，

直径为400岬和60um的液滴所对应的冷却速率于分别为4．93×102K，s和7．6l×
104K／s，均比急冷快速凝固可达到的冷却速率(106K／s)小约102~104量级。这说明，

尽管深过冷快速凝固可使液态合金获得较大的形核过冷度，但合金的冷却速率却

远远小于急冷快速凝固。正是由于液态合金在急冷快速凝固过程中冷却速率大，

形核率高，再辉引起的晶粒粗化被抑制，从而更易获得均匀弥散的偏晶凝固组织。

可见，冷却速率是影响晶体生长和液相分离行为的显著性因素。急冷快速凝固是

制取均匀偏晶合金最为有效的方法。

4．3．2 Cu_37．4％Pb偏晶合金的组织特征

图4．5为cu_37．4％Pb偏晶合金的快速凝固组织的二次电子像。图4．5(a)为合

金条带的整体组织形貌。图中，(Cu)按枝晶方式生长，组织形态大致分为三个晶

区：辊面细小的等轴晶区(I区)、内部柱状晶区(Ⅱ区)和自由面粗大等轴晶区(Ⅲ

区1。II区中的柱状晶是I区等轴晶沿一次晶轴定向生长的结果。因此，I区和

Ⅱ区中组织过渡良好，没有明显的分界线。而1I区和m区之间存在明显的分界

线(面)，界面组织局部放大照片如图4．5㈣所示。图4．5(c)为I区组织的局部放大。
从图中可以看出，I区受辊面的激冷作用最强，形成了均匀细小的等轴晶组织，

晶区厚度约20~30um。晶粒尺寸十分细小，在4啦!00衄范围。等轴晶晶界圆滑，
犹如枝晶生长的萌芽，其间隙分布着细小的富Pb相。图4．5(d)为II区组织的局

部放大。该区受辊轮的单向吸热，在离开辊面的方向上形成较大的温度梯度，

强迫I区边缘的等轴晶逆热流方向择优生长，形成细密的柱状晶组织。富Pb相

或分布于柱状晶的间隙，或分布于柱状晶内部。随着离开辊面距离的增大，温

度梯度趋于减缓，在Ⅲ区中形成了粗大的等轴状偏晶胞组织。图4．6为图4．5伯)

中偏晶胞组织的局部放大照片。从图4．6(a)可以看出，两个相邻的偏晶胞均分别

发源于一个(Cu)晶核。在晶核的周围，形成较多的分枝。分枝间生长位向不同，

以(Q1)核心为中心向四周辐射生长。在分枝内部，弥散分布着大量细小的富Pb

相块状颗粒，颗粒尺寸最大为125衄。这种包覆着细小(Pb)颗粒的分枝结构在
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图4．5 Cu-37．4％Pb偏晶合金快速凝固的微观组织二次电子相

(a)整体组织形貌；(b)II区和Ⅲ区界面组织的放大图；(c)I区的放大图；(d)Ⅱ区的放
大图。

Fig．4．5 SEM phot∞ofrapid solidincation micros们lctI鹏ofCu-37．4％Pb monotectic alloy

(a)wholemicro姗ctIlmlmorphoIo影；(b)∞largedviewofim嘲ccbet、v∞nⅡ锄dⅢ
瑚Ⅲ螨；(c)eIlla唱酣view of I zone；(d)eIIIa增ed view ofⅡzone．

SEM下形如珊瑚，故称为珊瑚状晶体，如图4．6⑩所示。富Pb相在富cu相中
的这种分布特点与前述亚偏晶合金的分布情况颇为相似，体现出一种全新的偏

晶生长模式。

在急冷快速凝固条件下，(cu)枝晶生长速率大，并快速分枝，将富Pb的k
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图4．6自由面等轴晶的生长形貌

Fig．4．6 GrDwlh mo啪olo影ofcquiax鲥寄a抽ill船e surf赴e zone，
(a)Radicalized growIll，(b)％la增ed View ofA∞∞

液相包覆其中，最后凝固形成晶内富Pb颗粒。这种生长模式既不同于stokes运

动产生的液相分离，也不同于定向凝固过程中的类层片共晶生长机制。EDs分

析结果表明，枝晶内部的Pb含量较高，平均含量高达27％。这说明合金中大部

分的Pb量以细小Pb块的方式存在于cu基体中，只有少量的Pb以网状结构分

布于晶界。这种生长机制可有效地避免Cu．Pb偏晶合金的宏观偏析，获得均匀

弥散的偏晶合金组织。

在落管无容器处理条件下，Cu．37．4％Pb偏晶合金的快速凝固组织如图4．7
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图4，7落管无容器处理条件下cu_37．4％Pb偏晶合金深过冷快速凝固组织：

(a)D=700 pm，含多个偏晶胞；(b)D=500 pm，均匀弥散分布的单个偏晶胞。

Fig．4．7 R_apid solidification micmst八lcnH℃ofCu-37．4％Pb monotectic alloy瑚d盯

drop铂jbe no．coma．ncr condition，(a)D=700肛m，mu】tiple monotec廿c ccll；(b)

￡净500肛m，single monotectic cell showing Ilomogenous micr咖“u”．
所示【16J。当冷却速率为1．1I×102Ⅺs时，液滴中形成了为数较多的偏晶胞，并发

生明显的宏观偏析，如图4．7(a)所示。当冷却速率增大至2．76×102I(／s，晶体生长

速率显著增大，液滴快速凝固成一个偏晶胞，偏析程度得到较大的改善，如图

4．7(b)所示。尽管两种液滴获得的过冷度分别高达84K和lOOK之多，但由于液

滴的冷却速率较小，仅在102K／s数量级，液相分离引发的宏观偏析仍难以避免。

深过冷快速凝固组织与急冷快速凝固组织迥异。

4．3．3偏晶凝固过程中(Cu)枝晶快速生长行为

观察发现，在急冷快速凝固条件下，亚偏晶和偏晶合金中(cu)相均以枝晶方

式生长，在枝晶内部弥散分布着大量细小的(Pb)块。其形成原因与(Cu)枝晶／L2(Pb)

快速共生生长动力学过程密切相关。当急冷熔体过冷至液相线温度及偏晶转变温

度以下时，富Cu相领先形核析出，形核率较高，并以枝晶方式在过冷液体中快

速生长。(Cu)枝晶在快速生长过程中，分枝能力很强，将富Pb的k液滴包覆其

中，形成孤立的微小液团。随着温度的进一步下降，L2液滴处于Cu的过饱和状

态。通过原子互扩散，L2液滴中的过饱和的Cu原子向L，2／SfCu)界面上沉积。L√S

(cu)界面结构决定了晶内(Pb)的晶体形貌。根据Jacl(son【17】提出的界面相对自由

能变化与界面上沉积原子几率石的关系式：
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器=缎(1叫+北x+(1叫)螂一曲
盯：坐f四
圾L，／

(4．1)

(4．2)

式中，△E为固液界面相对自由能变化，N为阿佛加德罗常数，k为玻尔兹曼常

数，％为金属熔点，A日。为1个原子的熔化焓，，7为界面原子配位数，，为固

体内原子的配位数。凡a砭的物质凝固时，其固液界面是粗糙的：凡a>5的物质

凝固时，其固液界面是光滑的：a=2～5的物质凝固界面结构比较复杂，它们是

多种长大方式的混合。cu和Pb的结晶潜热分别为13．02豳／mol和4．81Ⅺ勉ol，
熔点分别为1356．4K和600．4K【18】。计算得到的Cu和Pb的0【值分别为0．58和O．48，

即a<2，k／S(Cu)界面应该是粗糙界面。然而，实验观察得到的晶内(Pb)是由平整

晶面所包围，具有比较规则的几何外形，反映出L2／s界面为光滑界面的特性。

这说明在急冷快速凝固条件下，尽管(cu)、(Pb)两相的晶体结构相似，但由于两

种物质之间几乎互不相溶，原子结合键力的差别大，在大的冷却速率下界面厚度

变薄，L2／S(Cu)界面呈现出小平面界面结构特征。被小平面界面包围着的富Pb

相最后凝固，形成具有规则外形的晶内(Pb)相。

4．3．4 Cu-64％Pb过偏晶合金的组织形态

图4．8为Cu-“％Pb过偏晶合金在P产20n以下的快速凝固组织。图4．8(a)为

合金组织的整体形貌。从图中可以看出，合金组织十分均匀，未发生明显的宏

观偏析。图4．8㈣为条带中部组织的局部放大照片。图4．8(c)为辊面组织的局部
放大照片。图中亮白色区为富cu相，呈不规则团块状均匀分布于合金中，并具

有液相流动的特征，其间包裹着的黑灰色区域为富Pb相。经高倍SEM观察发

现，黑灰色区域由Ⅱ'b)相和形态细小的(Cu)枝晶组成，如图4．8(d)所示。在混合

组织中，富Pb相为连续相，细小的(cu)枝晶分布其间。

在团块状富Cu相中，未发现细小富Pb相的存在。这说明过冷液相在偏晶

转变温度之上业已发生液相分离，形成了大量的富cu液团。在随后的偏晶转变

过程中，富Cu液团中的Pb很容易扩散沉积到临近的富Pb液团中去，因而未形

成晶内(Pb)相。同时，富cu液团受到cu辊驱动的剪应力的作用，发生一定程

流动弯曲和变形，经冷却凝固后，其形态被保留下来，形成具有液相流动特征

的不规则的富cu相。偏晶、亚偏晶合金中富Cu相和富Pb相的形成与过偏晶合

金有着明显的差异。

当辊速增大至降=36m／s时，富Cu相形貌呈现为团絮状，其间分布着与图
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图4．8 Cu-64％Pb过偏晶合金快速凝固的微观组织二次电子相(斥=20m／s)

Fig．4．8 sEM photos ofrapide solid枥c砒ion micros仃ucture ofcu斟％Pb
’ hypemonotectic aIIoy at诈=20施． ’～

(a)Whole micros仃uctural morpholo科；(b)ellla唱ed view of(a)；(c)eIllarged view of
roller sidc；(d)∞laq}ed View of(b)．

4．8中相类似的富Pb相和富cu相的两相混合物，如图4．9所示。图4．9㈨为合

金条带纵向截面的组织形貌。图4．9∞为图4．9(a)中组织的局部放大。从图中可

以看出，尽管在急冷快速凝固过程中也会发生液相分离现象，但合金组织从宏
观上仍然是十分均匀的。

随着辊速的进一步增大至聆：52rn，s时，团絮状富cu相被显著细化，并且

在富cu相上长出细小的晶须，晶须间分布着分离的富Pb相，如图4．10所示。
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其中，图4．10(a)为合金条带的整体形貌，图4．10(b)为图4．10(a)的局部放大照片·

晶须的形成与高冷速下(cu)枝晶的分枝倾向大有关。同时，k口”液相中过饱和

溶解的Cu为晶须的生长提供了溶质扩散源。

图4．9 Cu捌％Pb过偏晶合金快速凝固的微观组织(睁=36m／S)
Fig．4．9 Mi∞蜘咖ral morpholo影ofmpidly solidificd Cu-“％Pb hyp蝴onotec如

alloy缸诈-36m，s．

(a)whole micr。s打u哝髓l mo巾holo影；(b)韶la曙ed View of(a)．

图4．10快速凝固C‘I．64％Pb过偏晶合金的组织形态(辟：52m，s)

F适．4．10Mic∞stnlctIIl脚mofphologyof豫pjdly solidi矗edcu一“％Pbhype锄。珏otectic

aIloy at降52毗．
(a)whole micm咖Jctufal morpholo彰；(b)∞la倒View of(a)．
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在急冷快速凝固条件下，大的冷却速率可有效地抑制了k液相的形核、长

大和凝并过程，过偏晶合金未发生明显的宏观偏析，合金组织十分均匀。随着

冷却速率的增大，合金组织显著细化，富Pb相分布更趋均匀，富Cu相形态由

不规则的流线状向团絮状转交。

图4．11为落管实验获得的cu．64％Pb过偏晶合金深过冷快速凝固组织形貌

【16】。由于合金的Pb含量较高，成分点位于液相分离的最高点，因而凝固过程中

液相分离引发严重的宏观偏析，形成了壳核组织，如图4．1l所示。图4．11(a)对

应的液滴直径D=450岬，形成三层壳核组织。图4．11@对应的液滴直径D=400
岫l，形成两层壳核组织。两种液滴的冷却速率分别为5．07×102科s和6．79×102列s，

过冷度分别为100K和107K。在落管深过冷快速凝固条件下，尽管液态合金可

获得较大的形核过冷度，但由于合金的冷却速率小，较难获得均匀弥散的过偏

晶凝固组织。可知，冷却速率是制约偏晶转变和液相分离的主导性因素。

图4．11落管无容器处理条件下cl“4％Pb过偏晶合金的微观组织

(a)三层壳核组织；(b)两层壳核组织

Fig．4．1l Mi锄吲mctufeofCt卜64％Pbhypc∞锄咖廿c alloy岫derdrop-钯beno-c彻ta抽er
condI廿orI，(a)仃iplc-layer com microstmctu陀；(b)two—lay盯co佗Inicrostnlcture．

4．4 Cu—Pb偏晶合金快速凝固动力学机制

在缓慢冷却条件下。由于金属Cu和Pb的密度差异大，凝固过程中重力驱

动的stokcs运动往往使cu_Pb偏晶合金产生严重的宏观偏析。然而，在急冷快

速凝固条件下，尽管重力场的作用依然存在，Cu．10％Pb亚偏晶、Cu-37．4％Pb

偏晶合金和Cu．64％Pb过偏晶合金均获得了均匀弥散的显微组织。这主要与对合
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丝+u婴+矿婴：v(丁)vz以 (4．3)
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af 叙 L缸‘ 砂。／量篓鬻蒹稀藩嚣≮燃蒿嚣嚣豁淼美黜?嚣絮黧鬻?鬈器鬈盛幂嚣燃如图4．12所示。从图中可以看出，偏晶台金在伏愿碾回趟硅中’陌’降“臆“”

急剧下降，继而因大量形核释放的

结晶潜热而出现温度平台，直至凝

固完毕。与常规凝固冷却曲线相

比，急冷偏晶合金均末发生再辉现

象，这主要与cu辊的快速吸热有

关。急冷凝固过程中液固相变时间

极短，由液相急冷时间(D和快速

凝固时间(f订。。)两部分组成，总凝

固时间(fus)不超过25峄·但是，不

同成分合金的冷却曲线走势及相

变特征点之间存在明显的差异。例

如，Cu一8麟Pb合金几乎不发生偏
晶转变，其冷却曲线呈现出连续下

图4．12 cu-Pb合金的冷却曲线

Fi吕4．12 Cooliflg curvcs
ofCu-Pb a11∞rs
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表4．1理论计算所用cu干b合金物性参数

Tab．4l Physical par嘲咖rs ofCu-Pb alloys u跎d．m calcul鲥on

Svmb01s

(unit)

Values

10％Pb 37．4％Pb 64％Pb

111emlal咖ductiv埘ofmelt A“w。m“+K-1) 161．29 143．47 114．54

111emaI conductiV姆ofsond板W‘m．‘。K-‘) 236．62 209．32 164．96

Speci舭heal of雠lt CⅣ‘kg-oK．1) 483．7 441．92 374．03

specific heat of∞nd G(J’kg-I‘K-1) 462．42 423．32 359．79

Latentbe砒 A觑J·kfl) 1．97×l旷 1_72xl旷 1．32×105

Heat仃ans矗Ir c∞笳cient n“w·m五·K．1) 1．O×106 1．0×106 1．O×106

Hei出ofpuddle 顶m) 1．O×l酽 1．0×1旷 1．0×l旷

Radi鹏ofroll日 r(m) 6×lo．2 6×10．2 6×10．2

widlll ofpuddle砸n) 1．6×1 o-3 1．6×104 】．6×10-3

wjdmofno动e ，(m) 8×1矿 8×l矿 8×104

ThermI conductiv时ofwhcel 2“w’m“’K．1) 397 397 397

D锄snyofwh∞l p“kg·m。) 8．96×103 8．96×103 8．96×103

Specific heat ofwheel cw(J‘瓯。K．1) 390 390 390

Rotalion rate ofwheel ∞(rad·s-1) 333～867 333～867 333～867

G站constam R(J·K．1·morl) 8．3144 8．3144 8．31“

Accelerat-on ofgrav崎g(m‘s吐) 9．8 9．8 9．8

降的趋势，而且由冷却曲线所表征的冷却速率也与亚偏晶和偏晶合金有所不同。

理论计算获得的冷却速率在6×lO吒1．4×107Ⅺs范围。比落管无容器处理条件下偏

晶合金所能达到的冷却速率大lO乙103数量级。

4．4．1冷却速率对凝固组织形成的影响

冷却速率对偏晶合金快速凝固组织的影响规律如图4．13所示。随着冷速的

增大，一方面，晶粒尺寸明显减小，凝固组织显著细化；另一方面，晶体形态

由粗大枝晶向细小的等轴晶过渡。图中，Cu．10％Pb亚偏晶合金的主相为(Cu)相，

少量富Pb相分布于(Cu)枝晶的晶界处。实验获得的(cu)的晶粒尺寸随冷却速率

呈指数函数关系：

D‰=-o．3+43．2e“’ (4．8)
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对于C小37．4％Pb偏晶合金，由

于冷却速率大，经偏晶转变产生的

k液滴未发生明显的凝并，细小的

富Pb相均匀分布于(Cu)枝晶的间隙

之中。就Cu-64％Pb和Cu．86％Pb

过偏晶合金而言，由于k相含量高，

容易形成连续分布的合金基体，一

定数量的(cu)以细小的枝晶弥散分

布于(Pb)基体中，构成合金结构中的

第二相。在结晶潜热和界面张力的

共同作用下，(Cu)枝晶明显粒化。

实验获得的偏晶和过偏晶合金中 图4．13冷却速率对快速凝固cu-Pb合金组织

(Cu)的晶粒尺寸比较接近，其随冷 形态和晶粒尺寸的影响

速的变化关系为： ．F‘94‘13 E雎粤ofc001蛔；1弩on 。

D‰=5．6—5．8于+1．6于2．(4．9) 如。∞5：竺孑：嚣熹等蓦蓦?黜512耐
在图4．13中，亚偏晶合金的组

织形态和晶粒尺寸随冷速的变化最为显著。冷速的增大使急冷熔体的形核率增

大，有利于形成均匀弥散的偏晶凝固组织。

4．4．2液固相变时间与组织形成的相关性

液固相交时间对偏晶合金的凝固行为和组织形成具有重要影响。相交时间

f坍愈短，愈容易形成晶粒细小、分布均匀的偏晶凝固组织。其中，熔体急冷时

阃对过偏晶合金组织形成的影响尤为显著。有别于液一固形核机制，处于不混

溶间隙的过偏晶合金，其液一液形核功很小，几乎不需要激活便可形核而形成

k液滴。在L2液滴形成的同时，重力驱动的Stokes运动及温度梯度引起的

Mo啪goni运动会驱使k液滴发生定向运动，从而导致合金的宏观偏析。然而，
当屯趋向于无限小时，即使L2液滴的加速度拟或初速度很大，极短的液态保持

时间使k液滴与母液Ll难以产生相对位移。这便是急冷快速凝固能够有效地抑

制液相分离，获得均匀弥散偏晶凝固组织的根本原因。总凝固时间的减小对于

防止偏晶转变过程中的液相分离具有十分重要的作用。

凝固时间减小与冷却速率增大的效果是相一致的。理论分析获得的液固相

交时间随冷却速率的变化关系如图4．14所示。冷却速率增大使熔体急冷时间、

快速凝固时间和总凝固时问均按指数律呈减小趋势。“‘。。和rI俗随冷速f的

变化关系分别为：
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，t=5．6+71．8P“’， (4．10)

f一=49．3—25．7r+5．8r2， (4．11)

‰；24．2+92．4P。”， (4．12)

Cu-Pb偏晶合金的不混溶温度间隙较小，在冷速一定的情况下展现出较小

的温降和较短的液相分离时间。通过对偏晶合金熔体实施急冷快速凝固，可极

大地缩短液固相变时间，很容易获得无偏析的快速凝固组织。

4．4．3液相流动的影响作用

液相流动对偏晶合金的组织形

成过程具有显著的影响【19l。通过分

析液态合金的流动行为，可深入探讨

偏晶合金的组织形成规律。在偏晶合

金相图中，成分位于偏晶包顶点附近

的合金的组织形成过程受液相流动

的影响最为显著。通过对Cu‘64％Pb

过偏晶合金的液相流动场进行理论

计算后发现，Cu．64％Pb过偏晶合金

由辊轮驱动的液相流动影响区约在

高于辊面160um处。这比Fe．Sn过

偏晶合金【19】的液相流动影响区位置

要低。愈接近液池底部，Cu辊的激

冷作用愈强，热传输对组织形成的影

图4．14液固相变时间随冷速的变化

Fig．4．14 S01idificatiOn time versus cOoling ra把

响愈显著。加之Cu-Pb合金的热导率远高于Fe．sn舍金的热导率，快速的热量散

失使液池底部的液相流动在很大程度上受到抑制，削弱了液相流动对凝固组织

形成的影响作用。因而Cu-Pb偏晶、过偏晶合金在急冷快速凝固过程中未形成

类似纤维状的凝固组织(L2液滴沿剪应力方向变形、凝并和拉长)。

另外，液池底部冷却速率大、凝固时间短，同时还受到辊面驱动的剪应力

的冲击作用，因而k液滴的stokes运动和Ma瑚golli运动等相分离机制受到抑
制，凝固组织均匀性很高。

4．4．4均匀偏晶合金的形成条件

在非平衡凝固条件下，由于动力学过冷和曲率过冷之缘故，平衡液相线温

度TL和偏晶转变温度Tl。。在相图中会产生一定的偏离，分别对应着实际液相线

温度T，L和偏晶温度T’，。。，如图4．15中虚线所示。T，L和T’。。线相交于M’，
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造成偏晶点M产生一定程度的左移，

即偏晶成分C。jC’。，从而使偏晶合

金过偏晶化。

当c0<c’。时，偏晶合金的液固

相变以初生(cu)枝晶生长为主要特

征。在枝晶生长过程中，由于液／固界

面处的溶质再分配，富Pb液相被排

挤到枝晶的间隙。当合金温度降至实

际偏晶温度时，富Pb液相于技晶闻

发生偏晶转变，生成L2液滴。由于

cu的含量多，(Cu)相在快速枝晶生长

进程中很容易形成网络状枝晶骨架，

富Pb液相和k液滴的运动受限于骨

架的毛细孔中，液滴之间的凝并长大

蚝，％
图4．15偏晶舍金液相分离热力学分析

Fjg．4．15 The咖odynalIIics锄aIysis ofliquid

ph嬲e sep删ion fbr m如0叫ic allOys．

不易进行；加之(Cu)几2相间润湿性较差，毛细效应进一步增大了L2液滴的运动

阻力，从而限制了液相分离的发生。因此，亚偏晶合金，特别是成分远离偏晶

点的合金通常不产生明显的液相分离现象，很容易获得均匀弥散的合金微结构。

正是由于枝晶凝固的主导作用，亚偏晶合金对熔体急冷时问“总凝固时间fI盥
和冷却速率的控制范围比偏晶、过偏晶合金要较宽一些。

当c0>c’。时，温度介于难混溶l|缶界温度线和T7。。之间的合金均处于热力

学不稳定状态。同时，L2液相的形核属于液液形核，其形核能障远小于液固形

核，很容易发生液相分离。如果Pb的含量大，k液滴数量多，液相分离的趋势

将更大。只要合金温度降至临界温度线及其延长线以下，b液滴的形核、长大

就不可避免。一旦L2相形核，就意味着偏晶转变的发生——液相分离的开始。

由于难混溶温度区阃上的差异，近偏晶成分合金的液相分离主要产生于实际偏

晶温度附近及偏晶转变进程之中，而过偏晶合金的液相分离则主要产生于偏晶

转变之前。

由此可知，欲抑制液相分离，获得弥散的合金微结构，就应严格控制熔体

急冷时间屯、偏晶转变时间，m。和总凝固时间f埔。凝固时间越短越易获得弥散

均匀的凝固组织，而提高冷却速率是缩短凝固时间最为有效的手段。因此，提

高冷却速率是重力场中抑制液相分离，获得均匀偏晶组织的重要手段。

另外，液相分离过程总是以两种液相的伴生共存为特征。如前所述，Cu．Pb

偏晶系合金在偏晶转变温度之下，仍存在较宽温度范围的单一液相与固相并存
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区。该区的存在增加了固相和液相分离的机会，谓之固液相分离。有别于液相

分离，固液分离所处的温度低，k相粘度大，加之体系中枝晶的阻碍作用，固

液区间的相分离对均匀偏晶凝固组织形成的影响不甚显著。

4．5快速凝固Cu．Pb偏晶合金的电阻率分析

4．5．1 Pb含量对合金电阻率的影响

一般情况下，在处理金属电导问题时，常采用零级近似，即自由电子近似，

便可得到典型金属的电导率【20】：

a：堡剿 (4．13)

那么，电阻率为：

p2南 ⋯4)
鹏+q￡。J

式中，搬+为有效电子质量，e为电子电荷，f(s，)为费米面上电子的驰豫时间，

与费米半径有关，嚣为导电电子的密度。

Cu在元素周期表中属于IB族，每个原子的3d和4s电子数共11个，3d填

满后又填如至半满，外层电子结构为3∥o铀1；Pb在元素周期表中属于ⅣB族，

内层d壳层都是满的，印层只有2个电子，最外层电子结构为留6矿。
Cu、Pb晶体均属于面心立方结构，假定它们的组合仍为面心立方结构。对

Cu晶体而言，每个原胞只有一个原子，而每个原子只有一个价电子。设晶格常

数为口，则每个原胞体积为口％，所以价电子密度为4一，费米波矢玮“1．56砒。
按照刚性能带模型，以Cu为基体，当掺入Pb后，一方面，Cu的能带不发生变

化，而Pb原子的d壳层分裂成部分充满的d能带和外围J能带。因此，Pb原子

含量越高，价电子进入d壳层的几率越大，传导电子数量将减少，由它与cu原

子组成的固溶体合金的阻值愈高。另一方面，cu的原子半径要比Pb的小，合金

晶格常数将变大，b的减小将导致《印)的急剧降低，从而，造成CuPb合金电导

率的减小。因此，理论上，合金的电阻率随Pb原子含量增加会升高。

然而，在常规凝固条件下，固态的Cu和Pb几乎互不相溶。在600℃下Pb

在(cu)中的固溶度最大为0．29％，Cu在(Pb)中的固溶度则小于O．07％。因此，作

为溶质原子，Pb对(cu)基体的电阻率影响并不显著。

在急冷快速凝固条件下，一方面，Pb在(Cu)固溶体中的固溶度得以扩展，

高达4％；另一方面，富cu相和富Pb相被显著细化，晶界增多，由此造成溶质

原子和晶界对自由电子的散射作用显著增强，合金电阻率增大。图4．16(a)为辊
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图4．16快速凝固Cu-Pb偏晶合金的电阻率随Pb含量和辊速的变化。

Fig．4．16 R船i鲥Vi证s of均pidly∞lidified Cu-64％Pb monoteI撕c alloys Ve埽lls

concenh硝on oflead(a)龇d wheel veloc时(b)．

速K-20lIl／s时快速凝固偏晶合金的电阻率随Pb含量的变化关系。从图中可以看

出，随着Pb含量的增大，合金的电阻率升高。合金电阻率p与Pb原子含量Q

之间成线性函数关系：

p=3．97+0．15C (4．15)

实际上，对于业已发生液相分离的Cu-Pb偏晶合金而言，合金的电阻率是(cu)

晶体和(Pb)晶体电阻率叠加的结果。纯Cu的电阻率仅为1．678衄．cm，而纯Pb
的电阻率却高达20．684¨Q．“18】。因此，随着Pb含量的增加，电阻率必然升高。

4．5．2冷却速率与合金电阻率之间的关系

实验测定的快速凝固c11．64％Pb过偏晶合金在不同辊速下的电阻率如图

4．16(b)所示。从图中可以看出，随着辊速的增大，合金电阻率急剧升高。合金电

阻率p与辊速K之间呈指数函数关系：

p=7．20+1．26e⋯‘ (4．16)

在合金条带中，弥散分布于(cu)枝晶内部的Pb块和连续分布在晶界上的不

规则的网络状口b)相，以及在过偏晶合金中呈流线状分布的(Pb)相均是现成的散

射源，对自由电子具有散射作用。随着辊速的增大，冷速增大，枝晶组织得到细

化，(Pb)相在(Cu)晶体内和晶界处的分布更加弥散化，致使快速凝固合金中的散

射源数量增多。同时，熔体快淬和辊轮驱动的剪应力必然造成合金基体中的晶体

缺陷，如空位、位错和孪晶等数量增多，亦构成与晶体结构相关的散射源。各种

散射源数量的增多必然导致参与导电的有效电荷数量的减小，使快速凝固合金的
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电阻率显著增大。

4．6本章小结

通过对比分析深过冷和急冷快速凝固Cu-lO％Pb亚偏晶合金、Cu．37．4％Pb

偏晶合金和Cu．64％Pb过偏晶合金的组织形态、液相分离行为和晶体生长特性，

获得以下研究结果：

I、在深过冷和急冷两种快速凝固方法中，尽管深过冷偏晶合金可以获得较

大的形核过冷度，但过冷熔体的冷却速率相对较小。而急冷快速凝固过程的冷却

速率高达106K，s。大的冷却速率可有效地抑制了k液相的形核、长大和凝并过

程。急冷快速凝固比深过冷快速凝固更容易获得均匀弥散的偏晶凝固组织。

2、Cu-10％Pb亚偏晶合金和Cu．37．4％Pb偏晶合金在快速凝固过程中，富

Cu相以枝晶方式在过冷熔体中快速生长。(Cu)枝晶分枝能力很强，将富Pb的

L2液滴包覆其中，形成孤立的微小液团，最后凝固形成晶内细小的fPb)相。在落

管深过冷条件下，枝晶形态粗大，晶界圆滑，富Pb相主要分布于(cu)枝晶晶界。

而在急冷快速凝固条件下，Pb在(cu)相中的固溶度明显扩大，富Pb相或分布于

(Cu)枝晶的晶界或分布于枝晶晶内。

3、对于cu-64％Pb过偏晶合金，在急冷快速凝固条件下液相分离在很大程

度上受到抑制，快速凝固组织由不规则的团块状富Cu相和其间分布着的富Pb

相加细小的(Cu)枝晶两相混合物组成。组织细小、均匀，L2弥散程度高，未产生

明显的宏观偏析。而在落管深过冷快速凝固过程中，液相分离引发严重的宏观

偏析，形成了壳核组织。

4、急冷和深过冷快速凝固组织演变有着相同的规律性。富Cu相以枝晶方

式在过冷液体中快速生长。随着冷却速率的增大，晶粒尺寸明显减小，凝固组

织显著细化，晶体形态由粗大枝晶向细小的等轴晶转变。

5、液固相变时间对偏晶合金凝固组织的形成具有显著影响。提高冷却速率，

缩短液固转变时间是重力场中抑制液相分离，获得均匀偏晶凝固组织的重要物
理条件。

6、随着冷却速率的增大，由固溶度、(Pb)相的弥散度和晶粒细化及晶体缺

陷密度引起的散射源增多，快速凝固cu-Pb偏晶合金的电阻率显著增大。
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第五章包晶合金的快速凝固及其电学特性

本章研究了Co础‘cu∞=40、50、60、70、80、90)和Fe形Cu(尸40、50、
60)过包晶合金急冷快速凝固过程的组织和相选择特征：测定了快速凝固合金的

电阻率；揭示了co．cu包晶合金组织随冷速的演变规律及Fe-cu包晶合金的液

相流动行为；阐明了合金成分、组织形态、晶体位向和液相分离与合金电阻率之

间的内在联系。

5．1快速凝固Co．Cu包晶合金的电学特性

5．1．1引言

钴铜合金以磁致电阻效应和优良的导电导热性能，在电磁学研究领域受到广

泛的重视Il“o】。但是，由于受重力水平、过冷条件、异质晶核和液相流动的影响，

co—cu合金在液固相变过程中会发生液相分离现象””】。急冷方法可使液态金属

获得较大的冷却速率，实现快速形核及生长，从而有效地抑制液相分离过程，最

大限度地扩展合金相的固溶度并获得亚稳相结构。显著细化的组织和特异的相结

构必然引起合金物理化学性能的变化。而且，晶体取向、缺陷、晶界及表面状态

对合金的电磁学特性有着显著的影响【14也o】。因此，co．Cu合金急冷快速凝固及其

电磁学特性的研究是凝聚态物理和材料科学共同关注的研究课题。然而，对于

Co．Cu合金快速枝晶生长行为、晶粒大小和晶体位向与电学性能之间的相关规律

仍缺乏系统的研究。

本章实验研究了C伊cu合金的急冷快速凝固行为和组织特征，测定了快速

凝固合金的电阻率，将热传导方程和Navi睁stok髂方程相耦合，对合金熔体的

冷却速率进行了理论计算，并对合金的组织形态、晶体位向和电阻率的相关规律

进行了理论探讨。

5．1．2合金成分的选择

co-cu合金属于具有典型包晶转变的合金系。各合金成分在相图中的位置如

图5．1所示【2n。在平衡凝固条件下，成分为C0=13．6~95．3％cu的液态合金凝固

时首先从液相中析出aCo枝晶，当温度降至1385K时，剩余液体与∞o枝晶发
生包晶转变，即U咄Co一(Cu)。包晶点的成分为92．54％Cu。因此，c(注92．54％cu
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的合金将形成(Cu)的单相固溶体

组织；c0=13．昏矽2．5舷Cu的合金
会形成初生嘏。加包晶(C11)相的
两相混合组织；c。<13，6％Cn的合

金则凝固成单相aCo。当熔体温度

下降至包晶线及两相固溶度曲线

以下时，酊。和(Cu)相均会发生脱
溶转变。温度进一步降低到695K

时，氆Co还发生同素异构转交

aCo斗8Co。另外，在1323K下，

Co．eu合金具有磁性转变特性。然

而，在急冷快速凝固条件下，

Co．Cu合金的组织特征和相选择

与平衡凝固相比将会发生明显的

图5．1台金成分在相图中的位置伫11

弱g．5．1 Sele嘶0n of alloy compnsi虹。璐jn Co—Cu

bina科pha∞di矩固mⅢ1

偏离，从而引起合金物理性能的显著变化。

为了系统地探讨快速凝固co．cu偏晶合金的微观组织和电学性能之间的内

在联系，本文选择了成分范围较宽的Co础‘cu∞《O、50、60、70、80、90，质
量分数)二元包晶系合金作为研究对象，如图5．I中箭头所示。

5．1．3快速凝固过程中的相选择

cll含量分别为70％、80％和90％ r
的快速凝固cocu合金的Ⅺ①分析 1．
图谱如图5．2所示。可以看出，co- l

70％cu合金除(cu)的衍射峰之外， 卜
还出现了具有面心立方结构的aco &l

的衍射峰，与文献f12】的实验结果十 ：1
分符合。而co-80％cu和eo一90％cu 卜

合金的Ⅺm图谱中仅展现出具有面 l

心立方结构的(cu)晶体的衍射峰，其 l
中co．80％cu合金的衍射蜂无宽化 L
迹象。这说明在急冷快速凝固条件

“

下，当co>80％时，平衡条件下惯常 。。．

发生的h舡co初生转变和L+oco Fj s，
—(cu)包晶转变均受到抑制。(Cu)cocu

2引(o)
快速凝圈Co￡u合佥的Ⅺ国分析图谱
)臼≈D spec瓠lm of端pidly solidified

a110ys
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相在急冷熔体中独立形核生长，液／固界面前沿溶质原子扩散和迁移受到抑制，

溶质截留效应显著，Co原子在很大程度上固溶在(cu)相中，以致于当cu含量达

到80％时仍形成以(Cu)为主相的过饱和固溶体组织。这一实验数据比Ⅺement【2lj

先前报道的co在(cu)中最大固溶度为14％要高出6％。急冷快速凝固在很大程

度上扩展了Co在(Cu)中的固溶度。随着cu含量的增大，aco的析出倾向减小，

凝固组织趋于由过饱和的单相(Cu)固溶体组成。

图5．2所示Ⅺ①分析结果还表明，在快速凝固条件下，大的冷却速率使aco

的同素异构转变吐Co专￡co受到抑制，从而使亚稳的过饱和缸：o相一直保留到室

温。

5．1．4冷却速率的理论计算

冷却速率是影响合金快速凝固组织和相选择的重要物理条件，通过改变辊速

可实现对冷速的调整。为了揭示冷却速率与辊速之间的相关规律，将热传导方程、

Navier．Stokes方程和连续方程相耦合，对液态合金的温度场和冷却速率于(于=

．d刀们进行了理论计算。动量传输和热量传输主控方程表达如下f22】：
Navier-Stokes方程

娑+u尝+y罢：v(r)v：矿， (5．1)

掣+U掣+y罢：g+v(nv：u． (5．2)

连续方程

丝+里：o． (5．3)
砂 缸

熔体和固体能量方程分别为

署+u等+y暑=《窘+等) cs．∞
af 却 缸 I缸2 勿2 J

’’

詈+矿罢=Ⅸ(窘+窘] @s，
a 苏 l融2 砂2 J

’’

具体计算方法和过程及方程说明详见文献【22】。理论计算用物性参数列入表

5．1。计算获得的Co．90％cu合金的冷却曲线如图5．3所示。图中，高温熔体的温

度开始发生急剧下降，继而呈现平缓的温度平台。温度平台显然是由于急冷熔体

发生瞬间形核和快速生长时释放结晶潜热之缘故。这说明在急冷快速凝固条件

下，合金熔体的冷却速率很大，快速结晶所释放的潜热在很大程度上己通过Cu

辊散失掉，而未能引起合金的再辉。总凝固时间很短，仅30峭。辊速的增大使
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表5．1理论计算所用物性参数
Tab．5．1 P11ysical par劬ete培used itl calcllla吐0Il

Value
P扣a【nel翻瞎 Symbol(m吐O

。
、

。C分=70％C轳_80％C0=90％

Th咖al conductivity ofmen丑‘w·m．1·K-1) 125．9 138．9l 152．14

‰al condu酬嘶of∞Hd纵w·m～·K1) 197．O 212．40 228．07

speci丘c heat ofmelt cL(J·kfl·K_1) 525．17 515．29 505．23

specmc heat ofsolid cs(J·kg-l·K．1) 603．22 560．55 517．15

k咖th∞t △两[1<T．mor‘) 13．68 13．55 13．29

Heat胁s矗暑rcoe箍cient D“w-m-2．K-1) 1．o×106 1．o×106 1．0×106

Heightof叫dle 皿m) 1．0×10．j 1．o×lo-j 1．O×10．j

RadillS ofroller ，(m) 6×10。 6×l酽 6×l酽

Widtll ofpuddle印n) 1．6×1旷 1．6×l旷 1．6×104

Widtllofn0划e ，佃1 8×104 8×104 8×l矿

11lemal condu甜vity ofwh∞I厶(w·m-1·K．‘) 397 397 397

De∞姆ofwheel州培矿) 8．96×l矿 8．96×10j 8．96x10’

spccific he缸ofwheel CⅣ(J·K昏1·K-1) 390 390 390

Rotation掰眙ofwh∞l ∞(md．s．1) 333～867 333～867 333～867

G觞cons住mt尉J·K-1．mol“) 8．31“ 8．3144 8．3144

垒!堡!!型!翌鲢臣!!塑 丞磐：!垒 !：! !：! !：!

冷却速率显著增大，如图5．4所

示。计算得到的冷却速率在5．函
9．7×106科s范围。高的冷却速率

使金属熔体在快速形核与生长过

程中的溶质扩散受到抑制，原子 Y

扩散时间极短，易于形成单相乃
卜

至非晶合金。

5．1．5快速凝固合金的组织特

征

快速凝固Co．Cu合金具有两

种不同的组织形态：柱状晶和等

f，uS

图5．3 co-90％cu合金的冷却曲线
Fig．5．3 C001ing cun，e ofCo-90％Cu alloy
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图5．4 co-90％Cu合金冷却速率和组织形态与辊速之间的关系

Fig．5．4 Relationships be“veen microsnuctu陀morphologi船锄d

roll盯Velocities如r Co．90％Cu alloy．

轴晶。从图5．4可以看出，随着冷却速率的增大，Co．90％Cu合金的组织形态由

粗大的等轴晶向柱状晶、细密的柱状晶过渡。这表明冷却速率的增大使晶体生长

方向性增强。晶体生长的方向性与Ⅺ①图谱中各晶面的衍射强度有着良好的对

应关系。对比图5．2中各晶面的衍射峰可以看出，Co．90％Cu合金的(200)晶面的

衍射强度明显高于(111)晶面的衍射强度，(200)晶面对应于(Cu)相的择优生长方

向<00l>晶向。因而形成与辊面近乎垂直的柱状晶。而co-80％cu和co．70％cu

合金的(111)晶面的衍射强度却高于(200)晶面，表明后二种合金的择优生长性减

弱，各向同性生长趋势增强，因而形成以等轴晶为特征的凝固组织。

在本文实验条件下，cu含量在4叽70％范围时，c伊cu合金的液相分离受到
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抑制，晶体形貌以均匀细小的等轴

晶为特征。图5．5为Co．60％Cu合金

的快速凝固组织形态。图中，合金

条带的凝固组织明显分为两个晶

区，辊面细晶区和自由面粗晶区。

细晶区因冷却速率高达9×100K，s，

aCo和(Cu)相竞争形核，以枝晶方式

交互生长。aCo枝晶形态细密，细

小的(Cu)等轴晶均匀分布于aco的

基体之中，如图5．5a、c所示。而粗

晶区冷速有所减小，凝固过程中口Co 图5．5co-60％cu合金的快速凝固组织形态

为领先相，并快速生长为较粗夸的：妻未某：三：磷n。娟“皿。∞8帅。‘”of
等轴晶，一定数量的富Cu相分布于

。

葩：o枝晶的晶界处，形成以葩。为
主相的快速凝固组织，如图5．5a

所示。两个晶区之间存在明显雕

界线(面)，这是晶区之间极薄的缍

过渡区。界面两侧晶粒尺寸迥男

无明显的交互结晶迹象。即界面

侧的晶粒均是独立形核生长敲

果。

实验测定的晶粒尺寸随冷遘

成分的变化如图5．6所示。可见，

着冷速的增大和Cu含量的减小，

固组织明显细化，均匀性提高。

成分一定的情况下，冷速的增劣

形核率增大，晶粒尺寸明显减小

实际上，在)Ⅱ①分析的袭

上，可采用Sch朗．er公式对晶粒，

式中，后为常数，对半高宽取O．9

角。为提高计算精度，在计算时
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用(cu)相的(111)衍射峰半高宽计算得到的晶粒大小分别为14nm(80％Cu)和

30nm(70％Cu)，与实测值相符合。

5．1．6快速凝固Co．Cu包晶合金的电学特性

在冷速一定的条件下，合金电

阻率随Cu含量的变化如图5．7(a)

所示。cu为优良导体，常温下块体

材料的电阻率仅为1．694“Q·cm，而

Co的导电性不及Cu，其块体材料

电阻率达6．34uQ．cIIl叫。因此，快

速凝固合金的电阻率口随cu含量

的增大而减小。数据回归得到的p

与Co之间的关系可用下式来描述：

p=17．50+8．87×10‘4c0．0．0016c02

(5．7)

$
呈
q

图5．7(b)为合金电阻率随冷速

的变化关系。随着冷速的增大，合

金的电阻率明显增大。电阻率随冷 E

速的变化关系间接地反映了合金 皇

相结构和组织形态对电阻率的影 己

响。实验发现，在快速凝固条件下，

由于冷速变化所引起的合金组织

形态和晶粒尺寸的变化要比相结

Cu^^，t％
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金样品实际上并不存在明显的电阻率尺寸效应。因此，对快速凝固合金而言，晶

界散射便成为影响合金电阻率的主导性因素。

包含体散射(声子和空位引起的散射)和晶界散射的多晶薄膜的电阻率可用

Mayad∞和Shatzkes凹】提出的晶界电阻率模型(M．S模型)来描述：

岛，岛=sI{一三口+口2一口3ln(t+吉)I cs．s，

口=厶，／d(1一r) (5．9)

同时考虑薄膜表面散射和晶界散射的电阻率pf可用经典的Fuchs理论来描

述㈨

岛={去一去(卜p)旷抬r出罱 (5-10)

月’O，p)=1+口／cos口O一1／f2严 (5．11)

‰=口／，。 (5．12)

式中，邱和风分别为合金固有电阻率和晶界电阻率，不同成分的合金的内值用

纯Cu和纯Co的固有电阻率【23l拟合而成，分别为肋。协)=3．17”Q·锄，肺(80％c。)
=2．69心2·cm，肺m自呻=2．19岬·cm，对(5．10)式取风=庙；p为膜表面镜面反射
系数，对于多晶薄膜，p一0，取10-3~l酽；，为晶晃散射系数，通常取值在啦!

范围；而为电子平均自由程，取450A【冽；口和d分别为合金条带厚度和晶粒平

均尺寸。其中，晶粒尺寸d的定义为：柱状晶为一次轴间距，等轴晶为晶粒直径。

计算时，三种成分合金样品的晶粒尺寸在同一数量级，这有助于对晶粒尺寸随辊

速的变化做合理的简化。实验测定的合金样品厚度和晶粒尺寸随辊速的变化关系

为：

口=37．88一K+O．0078巧2， (5．13)

d。=7．35一o．28¨+o．0029砰， (5．14)

丸=O．65+20．15P4”‘， (5．15)

九=14．27一O．35t+0．0018■2， (5．16)

式中，西o、哦o、西。分别为Co．70％cu、co．80％和co-90％Cu合金样品的厚度。

结合(5．8卜(5．16)式对合金电阻率进行了理论计算，得到的电阻率如图5．7(b)

所示。计算结果表明，对于M．S模型，电阻率对晶界散射系数十分敏感，当r

=0．996~o．999时理论计算值与实测值符合良好。尽管Fuclls模型也考虑了晶晃

散射，但该模型是基于薄膜表面散射建立起来的，对于较厚的多晶合金条带而言，

不论p和r如何取值，对合金的电阻率影响均相对较小，计算值与实测值差异

均较大，因此，该模型不适于快速凝固合金电阻率的分析。
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M．S模型仅考虑了膜长度方向的晶界散射和体散射，而未考虑膜厚方向的

散射，更未考虑各种晶体缺陷如位错、层错和孪晶等对电阻率的影响。对比实验

数据和理论计算值发现，欲使二者达成较好的拟合效果，r的取值往往趋近于1，

要比按Fllchs模型计算的电阻率大得多，这应该归因于膜厚方向的晶界和晶体缺

陷的散射。实际上，在合金快速凝固过程中，沿样品长度方向的凝固区中存在着

较大的剪应力圈，必然导致快速凝固合金中位错密度和孪晶数量的增多，因此r

的取值实际上综合反映了晶界和晶体缺陷对合金电阻率的影响。

另外，组织形态对合金电阻率也有着明显的影响。快速凝固Co．70％cu和

Co-80％Cu合金均获得了细小的等轴晶组织，合金的电阻率随冷速的增大呈现连

续增大的趋势，并且实测值的增大趋势要稍高于理论计算值。而对于快速凝固

Co一90％Cu合金而言，由于组织形态存在由等轴晶向粗大柱状晶及细密柱状晶的

转变，随着冷速的增大，实测值与理论计算值均十分符合，这主要归功于柱状晶

的排列位向更接近于M．s物理模型。这种合金电阻率随冷速的变化趋势与前两

种合金相比形成鲜明的对比，见图5．7(b)。这充分说明，膜厚方向上的晶界散射

对电阻率是有贡献的。正是由于膜厚方向晶界散射的存在，在晶粒尺寸一定的情

况下，等轴晶合金的电阻率要高于柱状晶合金的电阻率。

5．2 Fe．Cu包晶合金的快速凝固特征及其电学特性

5．2．1引言

铁铜包晶合金是性能优异的磁性材料【25棚】。其凝固过程除按正常的包晶转

变方式进行之外，还会出现“异常的”液相分离现象【2¨们。同时，凝固过程还

受到合金成分、过冷状态、异质晶核、环境条件和重力水平等诸因素的制约，具

有一定的复杂性13146】。急冷方法可使液态金属获得较大的冷却速率，实现快速

形核与生长，从而获得与常规凝固组织不同的合金微结构和超常的物理化学性

能。在急冷快速凝固过程中，熔体的快速冷却和剧烈的液相流动贯穿于凝固过程

的自始至终，对合金的晶体生长行为、相结构和组织形态产生显著的影响【22J。

因此，深入系统地研究液态金属在急冷快速凝固过程中的液相流动行为和组织演

变规律具有一定的理论意义。

本文根据液态金属的凝固理论和粘性流动理论，通过求解急冷条件下Fe．Cu

包晶合金熔体的速度场和温度场，获得了过冷熔体动量／热量传输的特征参数，

从而揭示了冷却速率和液相流动与组织形成的相关规律。并对理论计算结果进行

了实验验证和分析。
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5．2．2合金成分的选择

Fe-Cu包晶合金相图【2l】如图

5．8所示。在缓慢冷却的条件下，合

金成分位于两种组元等原子百分比

附近的合金凝固过程中通常发生液

相分离现象，形成具有宏观偏析特

征的凝固组织，从而影响合金的物

理化学性能。为了深入系统地探索

Fe．Cu包晶合金的急冷快速凝固行

为和组织特征及其对合金电学性能

的影响规律，重点研究冷却速率和

液相流动对合金相分离行为和组织

形成规律的影响。本文选择了三种

具有代表性的Fc-40％Cu、Fc一50

图5．8合金成分在相图中的位置12ll

Fig．5．8 Position Of alloy composjtion in

ph∞e di鲫121】．
％cu和Fc．60％Cu合金作为研究对象，各合金成分在相图中的位置图5．8中箭头

所示。

实际上，合金熔体在快速凝固过程中所伴随的液相流动行为是一种十分普遍

而且非常重要的物理现象。在急冷快速凝固过程条件下，产生液相分离相变的合

金如偏晶和部分包晶合金，其液相流动表现得尤为突出，而且具有高流速和高冷

速的特征。为了揭示Fe．ch包晶合金

的急冷快速凝固机制，阐明冷却速率

和液相流动与组织形成的相关规律，

本文将Navi*Stokes方程、连续方

程和热传导方程相耦合，理论计算了

Fc．50％Cu包晶合金急冷液池的温度

场和速度场。动量传输和能量传输主

控方程见(5．1卜(5．5)式。理论计算用

物性参数列入表5．2。

5．2．3液池的温度场

当辊面线速度阡=52m／s时，计

算获得的急冷液池的温度场如图5．9

所示。从图中可以看出，沿液池的高

81

图5．9液池的温度场

Fig．5．9 Tempera嘶field of puddle at
"=52m，s．
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表5．2理论计算所用物性参数
T曲．5．2 Physical p跏啪llsed iIl calcul撕on

￡墅墅鲤婴! !理!!!(!坐盟 !!!些

耽emlal condIlcny时ofmelt AL(wm-1K．1) 96．15

nennal conduc廿v姆ofsolid丑(w．m．1．K-1) 93．39

specmc heal ofmelt cI"·kg．1·K-1) 654．4l

spec施c heat of∞nd c文J·kg-I·K-‘) 652．29

hlem he砒A觑J．Kg．1) 2．87×104

Heal臼锄sferc∞伍cient a“w．1n-2．K_1) 1．O×106

Hei班ofpuddle同，m) 1．O×104

Radi∞《r011日 ，(m) 6×10。

wi酣Iofpuddle三(m) 1．6×loJ3

wi拙ofno冽e ，(m) 8×l矿

n∞maI condllctM碜《wheel A“W．酊‘．K．1) 397

DeIls时ofwheel p“kgJm。) 8．96×lO’

specific heat ofwheel c。(J·Kf‘·K。) 390

Ro诅tion ra士e ofwheel ∞(rad．s．1) 333～867

G∞const龇t 尉Jl(一．morl) 8．3144

垒!堡!!翌堕竺!!臣型丝￡垒：1 2 1：§

度方向O轴方向)存在着较大的温度梯度，而沿与辊面相切的水平方向0轴方向)
液池温度变化不甚显著。

沿液池高度方向，由于受cu辊表面的快速吸热，液池底部温度急剧下降，

形成高度约16∞300nm的液相急冷区。该区实际上是液池底部发生能量传输的

热边界层。而在急冷区的上方，因远离辊面，该区温度变化相对平缓，由凝固温

度逐渐向熔体的初始温度过渡。

5．2．4快速凝固过程中的液相流动行为

5．2．4．1液相流动速度场

图5．10为液池中液相流动速度场。其中图5．10(a)为x方向速度场，图5．10∞

为y方向的速度场。从图5．10(a)可以看出，近辊面液层的水平流速随高度的增

加急剧减小，从辊面处的最大流速52nl，s骤降至0 0州s。随着水平距离的增大，

近辊面液层流速增大，在O．4~0．6mm处达到最大值后，流速变得稳定，不再随
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距离的变化而改变。但是，随着液池高

度的增大，水平流速逐渐减小，当高度

大于180岫时，水平流速KjO。
由图5．10(b)可知，在y方向上，随

液池高度的增大，垂直流速K急剧升高。

但是，当高度超过180呻1时，K变化趋

缓，逐渐地达到垂直方向上的最大流

速——喷嘴的出流速度。而在水平方向

上，随着水平距离的增大，K不断降低。

当水平距离大于O．6111nl时，流速趋于稳

定。可见，液池在水平方向和高度方向

上的流速分布呈现出截然不同的规律

性。

5．2．4．2流速矢量场及流态分析

液相流动速度为矢量，通过求解速

度矢量场可直观地分析流体的流线分布

和流态特征。流体速度矢量场如图5．10(c)

示。从中看出，流体在自上而下、自左

至右的流动过程中，于高度为庐180岫
处迅速改变流速的大小和方向。在与辊

面接触处，液相的垂直方向流速趋于零，

同时，横向速度则变为辊面线速度。速

度矢量场直观而真实地反映了液池中各

微元体的流速大小和方向。

为了定量分析急冷液相的流动状态

及其对合金凝固行为的影响规律，引入

了流体力学中表征牛顿流体流态特性的

无量纲数——雷诺数Rc。依据单辊条件

下速度矢量场的结构特点，定义：

Re：竖 (5．17)
丫

式中，口为液池中热边界层上部液态金

图5．10液相流动速度场

Fig．5．10 Flow veloc毋field of liquid pha辩，

(a)is h叫∞ntal veloc时field，@vcnicalveloc埘neld柚d(c)蝴{ieId ofveloc姆．
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属的最大平均速度，6为液池底部动量边界层的厚度，其值在160~240岫范围，
丫为液态金属的平均运动粘度，计算得到的丫值在(1．O~2．o)×104 m2／s范围。

雷诺数既可表征流体的流态特征，又可综合反映熔体本身的粘滞性和辊速对

合金凝固行为的影响。通常，流体流过淹没体的流动，其紊流临界Re数在105-lO
7

量级【3”，而理论计算获得的Re数在870~1070范围，远小于105。因此，尽管辊

面线速度高达52ln／s。急冷液相仍属于牛顿流体，其流态为典型的层流流动。

5．2．4．3动量和能量传输边界层分析

在单辊法急冷快速凝固条件下，熔体内部的动量和能量传输的共同作用决定

了液池底部动量边界层和能量边界层的形成及厚度。由于水平方向的速度梯度远

大于垂直方向的速度梯度(见图5．10(a)、(b))，因此，水平方向的液相流动成为急

冷液相动量传输的主流，对合金的凝固行为和组织形成的影响最为显著。图5．11

(a)为水平方向切应力f随液池高度y和Re数的变化关系。从中可以看出，一方

面，随着液池高度的增大，切应力明显减小；另一方面，随着Re数的增大，切

应力急剧增大，应力作用区域迅速向液池底部缩减。根据温度场和速度场的计算

结果，可得到图5．“(b)所示的动量边界层厚度、热边界层厚度以及冷却速率随

R．e数的变化关系。图中，当R_c<1024时，随R_e的增大，动量边界层厚度先是

有所减小尔后略有回升，变化幅度不大，但当Re>1024时，动量边界层厚度急

剧减小。这主要与图5．11(a)所示的切应力沿垂直方向的分布特点有关。在图5．11

(a)中，Re数为1024和1072时所对应的两条切应力曲线相交于A点，对应的液

池高度为45¨m。当妙45岬时，f Re。1024>f Re；l盹，这预示着Re=1024时的动

O 50 100 150 2∞ 250

y，斗m

图5．1 1液相流动切应力、边界层厚度和冷却速率随液池高度及雷诺数的变化
Fig．5．11 shearing s口ess ofliquid phase flow versus hcight ofpuddle(a)，and tIlicl【lless

ofb吼mdary Iaye『and cool妯g ra葺c Versus Reynolds mmlber ofliquid pha辩now．



西北工业大学博士学位论文

量传输范围变大，从而导致动量边界层厚度的增大。同理，随着Re数的增大，

缓慢减小的切应力在液池的高处①珥5岬)仍具有较大的数值，并且切应力值比较
接近，这便是Re<1024时动量边界层厚度变化较小的原因。

与动量边界层不同，热边界层厚度则随Re数的增大呈现出单调增加的趋势。

通常，在求得流体动量边界层(速度场)分布的同时，可采用普朗特数Pr刮a来判
别热边界层的分布。其中，Y为液态金属的运动粘度，Ⅱ为热扩散系数。计算得

到的Y值在(1．O~2．O)×10击m_2／s范围，0【盘之．o×lO巧m2／s，则Pr=O．05~o．075。由此可

知，热边界层的厚度要大于动量边界层厚度，这与图5．1l㈣中的规律相一致。

而且，随着Re数的增大，冷却速率也呈线性增大。冷却速率于随Re数的变化

关系为

r=(1．3+O．0083．足P)×106 (5．18)

可见，能量传输作用的加强是热边界层厚度随Re数增大而显著增大的主要原因。

当Rc<1024时，动量传输作用较强，液相流动表现得比较显著；而当Re>1024

时，热量传输过程占主导地位，液态合金的冷却速率显著增强，液相流动受到抑

制。

5．2．5快速凝固Fe．Cu包晶合金的组织演变规律

在平衡凝固条件下，当熔体温度降至液相线以下时便从过冷熔体中析出佰e

枝晶，该相变过程一直持续到包晶温度1369K止。随之发生包晶反应直至凝固

结束。业已证实【2”o】，对于凝固温度区间较大的Fe．cu包晶合金，成分点位于

相图中部的合金在液固相区内往往处于亚稳态，通常会发生液相分离现象，如图

5．8所示。图中虚线为发生液相分离的临界温度乃。而线以等原子百分比的成分

点为对称，其表达式为【28】：

￡=齑精鲡x6一q8一面一巩yl (5‘19)

式中，形为互换能，尺为气体常数，w很=3930，咒。为铁的原子分数，c，为常数，

取O．089。由于发生液相分离的过冷度很小，仅10K左右，过冷液相很容易分离

成富Fe的Ll相和富Cu的L2相。与单相和非晶合金熔体相比，这种复合液相在

研究液态金属的流动行为方面极具优越性：①在热力学界定的较宽凝固温度区间

和成分范围内可使合金保持为纯液态(牛顿流体)；②通过对快速凝固合金样品进

行化学浸蚀及元素偏析行为分析，可清晰地再现出复合液相的流动(流线)特征。

在急冷快速凝固条件下，急冷液相的快速传热和高速流动赋予了快速凝固过

程的复杂性及其凝固组织的特异性。因此，在理论分析的基础上，分别对Fc-40％
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Cu、Fe．50％Cu和Fe．60％cu包晶合金的快速凝固组织特征进行了实验观察和研

究。

5．2．5．1 Fe_50％Cu包晶合金的快速凝固组织

图5．12为不同辊速下Fe．50％Cu包晶合金急冷液相的快速凝固组织形态。

图中浅色区域为(Cu)相，深色区域为丫Fe相，两相相间生长。图5．12(a)对应的辊

速为诈=20m／s，雷诺数较小，Re=859。从图中可以看出，近辊面冷却速率大，

形核率高，凝固组织以均匀细小的等轴晶为特征。该晶区厚度很薄，仅5“肛m。

而在远离辊面区域则形成了为数较多的纤维状组织，该区厚度约24岬。图5．12@
为辊速p#52m／s时的凝固组织，雷诺数相对较高，Re=1072。在近辊面和自由

面之间也形成了纤维状凝固组织，其厚度约14岬l。在纤维状晶区的两侧，凝固

组织均以均匀细小的等轴晶为特征。随着辊速的增大，纤维形态变直，纤维间距

趋于缩小，纤维晶区的厚度亦显著减小。纤维状组织本质上反映了液相流动对分

离液相凝固形态的影响，是在凝固组织中流体流线的再现。可见，在急冷快速凝

固过程中，过冷熔体首先发生液相分离，即L—L1+k，形成富Fe和富Cu混合

液相。混合液相在辊轮驱动剪应力作用下，发生沿流体流线方向上的体积变形，

从球状变为椭球状乃至棒状。同时，变形液体或碰撞聚合，或相互搭接凝并，经

快速凝固后形成纤维状组织。这种凝固机制与Fe．Sn过偏晶合金的凝固机制瞄1

十分相似。当R_c<1024时，动量传输作用相对较强，易于形成为数较多的纤维

状凝固组织。而当Re>1024时，热传输作用显著增强，熔池底部冷却速率增大，

图5．13快速凝固Fe-50％Cu合金的组织形态

Fig．5．13 Rapid soIidmcalion micros缸1lcnH它ofFe-50％Cu alloy

(a)聆=20m，s；(b)聆=52舶．
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液相流动受到抑制，致使纤维状晶区变窄，纤维形态变得细密，同时在辊面和自

由面处形成细密的等轴晶组织。纤维状组织生动地刻画和再现了急冷液相粘性流

动的印迹。实验观察与理论分析结果具有良好的一致性。

5．2．5．2 Fc．60％Cu包晶合金的组织演变

图5．13为Fe-60％Cu合金急冷液相的快速凝固组织形貌。从图中可以看出，

在急冷快速凝固过程中合金发生了液相分离现象，而且不同辊速对应着程度不同

的液相分离组织。随着辊速(雷诺数)增大，纤维状晶区变薄，纤维形态趋于平直。

Fc．60％Cu合金快速凝固组织形态与Fe．50％Cu合金有着相同的规律性。

图5．13快速凝固Fe．60％Cu合金的组织形态

Fig．5．13 R印id∞lidification micros仉I咖re ofF嘶0％Cu alloy
(a)斥=20ln，s；(b)y产52毗．

5．2．5．3 Fe-40％Cu包晶合金的快速凝固组织特征

图5．14为Fe．40％Cu合金急冷液相的快速凝固组织。从中可以看出，Fe．40％

Cu合金形成了与Fe．50％Cu和Fe．60％Cu合金截然不同的组织形态。图中没有

出现如图5．12和图5．13中所示的流线状组织，取而代之的是由佰e柱晶和晶间

(C11)组成的凝固组织。可见，Fe-40％Cu合金在凝固过程中并未发生明显的液相

分离现象。这说明在急冷快速凝固条件下，随着含Cu量的减小，凝固温度区间

有所增大，尽管仍存在液相分离的可能性，但由于YFc的析出倾向显著增大，液

相分离受到抑制，凝固过程按“正常的”初生凝固方式进行，其结果形成了佰e

枝晶及分布于其间的(Cu)相组织。由此可见，c0垡O％cu的Fe．cu合金基本上不

发生液相分离现象。而且随着辊速的增大，凝固组织由柱状晶向细小的等轴晶转
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图5．14快速凝固Fe．40％cu合金的组织形态

Fig．5．14 Rapid solidification micros仃ll咖re ofFe-40％cu alIoy
(a)阼艺Om／s；(b)p仁52劬．

变。

通过对比不同成分Fe．Cu合金的快速凝固组织可知，在快速凝固条件下，凝

固组织形态主要取决于合金的结晶特性，而液相流动对组织形态的影响则相对较

小。只有在发生液相分离的情况下才会形成流线状组织。

Fe-40％Cu、Fe．50％cu和Fe．60％Cu(质量分数1合金所对应的原子分数成分

分别为Fe．36．8at％Cu、Fe．46．8at％Cu和Fe．56．8af％cu。其中，Fe-40％cu合金的

成分离等原予分数成分点相对较远，凝固组织以“正常的”初生枝晶加晶间包晶

相为特征；而Fe．50％Cu和Fe．60％Cu合金的成分非常接近等原子分数成分点，

凝固过程中两者均发生了明显的液相分离，形成了纤维状组织。根据Fe．Cu合金

相分离区间以等原子分数成分点为对称的特征，可以推知，在急冷快速凝固条件

下，合金实际发生液相分离的成分范围较窄，约在40~66．4％Cu之间，远小于文

献【28】所预测的液相分离几乎发生于整个包晶反应区间的成分范围。

5．2．6快速凝固Fe-Cu包晶合金的电阻率

快速凝固Fe．Cu合金的电阻率随辊速和成分的变化如图5．15所示。从图中

可以看出，一方面，在辊速一定的情况下，随着cu含量的增大，合金的电阻率

明显减小。cu为优良导体，cu含量的增大必然带来合金电阻率的减小。另一方

面，在化学成分不变的条件下，随着辊速的增大，合金的电阻率增大。一般认为，

88
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冷速的增大不仅使合金相的固溶

度增大，而且使凝固组织显著细化

(晶界增多)。加之辊轮驱动的剪应

力使合金中的空位、位错、孪晶等 兵

晶体缺陷数量增多，对参与导电的 q

自由电子的散射作用增强，因而导 《

致合金电阻率的显著增大。然而，

实验结果表明，辊速在2啦52砒
范围内，Fe-40％Cu、Fe．50％Cu和

Fe．60％Cu合金电阻率的增幅分别

5．3本章小结

对co．Cu、Fe．cu包晶合金的急冷快速凝固行为、组织特征及其电阻率进行

了实验和理论研究，得出如下研究结果：

l、在急冷快速凝固条件下，大的冷却速率可使co在(cu)相中的固溶度从平

衡条件下的7．46％扩展到20％。当Cu含量大于80％时，L+0【co一(Cu)包晶转变

被抑制，(cu)可从过冷熔体中直接形核析出，形成以(cu)为主相的快速凝固组织。

组织形态分为两种：柱状晶和等轴晶。随冷速的增大，晶体生长的方向性增强。

2、Cu含量在40~70％范围时，Co．Cu合金的液相分离被抑制，合金条带的

凝固组织明显分为两个晶区，辊面细晶区和自由面粗晶区。细晶区因冷却速率大，

aco和(Cu)相竞争形核，以枝晶方式交互生长，aco枝晶形态细密，细小的(cu)
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等轴晶均匀分布于仪Co的基体之中。粗晶区aCo为领先相，一定量的富Cu相分

布于啦。枝晶的晶界处，形成以aCo为主相的快速凝固组织。较低温度下惯常
发生的0【Co的同素异构转变也受到抑制，致使亚稳的过饱和刚co相一直保留到

室温。

3、随着冷速的增大，合金组织显著细化，晶界、位错等晶体缺陷数量增多，

对自由电子的散射作用增强，合金电阻率显著增大。当晶界散射系数卜}l时，

采用M．S模型可综合分析快速凝固co．Cu合金的电导特性。

4、在急冷快速凝固条件下，Fe-Cu合金沿液池的高度方向存在着较大的温

度梯度，而沿与辊面相切的水平方向液池温度变化不甚显著。流体在自上而下、

自左至右的流动过程中，于高度约180岫处迅速改变流速的大小和方向：水平
流速迅速增大，而高度方向的流速则急剧减小，两者在玲O．6mm时均趋于稳定。

速度矢量场可直观地表征液池中各微元体的流动特征。

5、在液池底部，形成了高160～300岬的热边晃层和160~240岬的动量边
界层。随着雷诺数的增大，热边界层厚度单调增大，而动量边界层厚度先缓慢减

小后稍有回升，随之急剧减小，致使两种边界层厚度差值的增大。并且冷却速率

也随Re数呈线性增大。

6、液池底部动量和能量传输共同作用的结果，在快速凝固合金中形成形态

迥异的组织形态。当R￡<1024时，动量传输作用较强，液相流动对组织的形成

影响比较显著，分离液相易于形成纤维状凝固组织；而当Re>1024时动量传输

受到抑制，能量传输作用显著增强，冷速增大，容易获得均匀细小的等轴晶组织。

7、在急冷快速凝固条件下，Fc-Cu合金发生液相分离的成分范围较窄，约

在40“6．4％Cu之间。分离液相可通过体积改变来减缓辊轮驱动的剪应力以及对

合金的冲击作用，从而在很大程度上减小了快速凝固合金中晶体缺陷的数量。因

而液相分离对合金电阻率影响不甚显著。

本章内容发表于：

l、徐锦锋，魏炳波，快速凝固Co—cu包晶合金的电学性能，物理学报，54(7X

2005．(SCI收录)

2、徐锦锋，代富平，魏炳波，快速传热传质对Fe．cu包晶合金凝固过程的

作用机制，中国科学，已投稿。
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第六章共晶合金的快速凝固组织与性能

通过对Ni吐％Sn(x_28，30，32．5)和Co妒6Sn(y=20，34．2)二元合金快速凝固
的研究，揭示了Ni．32．5％Sn和Co．34．2％Sn两种共晶合金的组织特征和不规则

共晶的形成机制。在测定共晶合金电阻率的基础上，理论分析了微观结构和组织

形态与电学性能之间的相关规律，指出晶界散射系数r—l，使用M-S模型可综

合分析快速凝固合金的电导特性。

6．1引言

共晶合金的凝固过程涉及到两个固相的竞争形核及协同生长，受冷却速率、

过冷度、形核条件和重力水平等因素的制约。在平衡凝固条件下，共晶体的凝固

开始于领先相的形核，另一相依附领先相形核生长。两相通过侧向扩散协同生长。

凝固界面比较平整，溶质扩散场和温度场具有周期性和对称性。这种平整的生长

界面和侧向扩散特性使共晶组织呈现出层片状的结构特征。而在非平衡凝固条件

下，两相协同生长模式被打破，呈现出竞争生长的态势，从而导致凝固组织形貌

发生显著变化【M。譬如，在深过冷条件下，随着过冷度的增大，凝固组织由规

则层片状共晶向不规则共晶转变【4】。急冷技术可使液态金属获得较大的冷却速

率，实现快速形核和生长，从而获得组织精细、偏析程度小的复相微晶材料及亚

稳相结构。显著细化的组织和特异的相结构必然引起合金物理化学性能的变化。

晶体取向、缺陷、晶界及表面状态对合金电阻率具有显著的影响【7。1”。因此，对

共晶合金快速凝固组织形成规律和合金电学特性的研究具有重要的理论意义。本

章采用单辊实验技术研究了Ni．sn、co．sn共晶合金的急冷快速凝固行为及其组

织特征，测定了合金条带的电阻率，并对合金的偏析行为、组织形态及电阻率与

冷却速率之间的相关规律进行了理论探索。

6．2 Ni．Sn合金的快速凝固特征

Ni．sn二元合金相图的左侧部分如图6．1所示【131。图中，共晶温度是1403K，

共晶点成分为32．5％Sn，合金发生共晶转变的成分区间在19．3-37．8％Sn范围。

在平衡凝固条件下，不同成分合金的结晶特性存在着差异。对于共晶合金，

当合金液体的温度降低到略低于共晶温度时，将会发生L专a-Ni+D-Ni3Sn共晶转
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图6．1 Ni-sn合金相图及共晶共生区

Fi晷6．1 Phase diagram and coupled eutectic zone ofNi—sn alloy

变，生成具有面心立方结构的0【-Ni固溶体和六方结构的D-Ni3Sn金属间化合物。

共晶两相协同生长，形成规则层片状共晶组织。对于亚共晶合金，当合金液体的

温度降至液相线温度时，首先从过冷液体中析出初生—Ni枝晶，随着温度的进

一步下降，枝晶数量不断增多，处于枝晶间隙中的残余液体不断减少，液体成分

逐渐向共晶点逼近。当温度到达共晶温度时，残余液体于枝晶间发生共晶转变

【广÷Ni3Sn+a．Ni，形成规则的层片共晶。其组织通常由粗大的a-Ni枝晶和晶间

层片共晶体组成。然而，在快速凝固条件下，结晶相的竞争形核趋势增大，生长

界面偏离局部平衡，通常导致晶体生长行为和组织形态的显著变化。

6．2．1共晶共生区及共晶生长动力学分析

在非平衡凝固条件下，两相生长速度随过冷条件的变化呈现出较大的差异，

致使共晶生长在较宽的成分区间内均可发生，这就是所谓的共晶共生区(coupled
eutec廿c zone)。按照最小过冷度原理，可采用快速枝晶生长模型(LKT)和快速共

晶生长模型(嗍对共生区进行理论预测。
由u【1侣CT快速枝晶生长理论可知，根据非平衡界面动力学，枝晶生长

速率以枝晶顶端半径胄和过冷度△T之间存在如下关系【l¨6】：

△丁=△t+△Z+△‘+△瓦 (6．1)
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肚巫≤赫
G
h l一(1一机化y、

(6．2)

式中，△死为成分过冷度，△正为热过冷度，△正为曲率过冷度，△孔为动力学过

冷度，r为Gibbs．1110m∞n系数，o‘为稳定性常数，△日为熔化潜热，P。为溶质

Peclet数，只为温度Pecl毗数，历I平衡液相线斜率，co为合金成分，晏为P。的

函数，磊为只的函数，七为平衡分配系数，cpl为熔体的热容，Iv为Ivantsov函数，

具体形式见参考文献[14．15】。
根据非平衡界面动力学理论，n似快速共晶生长模型建立了共晶生长速率

欧层片间距五和过冷度AT之间的关系【I 7】：

矛矿=口。，Q‘ (6．3)

枷=m枷+万茄丽】 (6．4)

其中，P为溶质Peclet数，一为与毛细常数、平衡液相线斜率、溶质分配系数和

两相体积比有关的函数，QL为与层片间距、两相体积比和P函数有关的函数，
具体形式详见文献[17】。

利用LKT模型和1M【模型对Ni．sn合金的共晶共生区进行了理论计算。
计算中所用物性参数列入表6．1，系纯Ni和sn的物性参数【l 8】拟合而成。计算得

到的Ni—sn合金的共晶共生区如图6．1中的阴影区所示。可以看出，共生区沿共

晶成分线是非对称型的。在适

当的过冷度条件下，Ni．Sn合金

发生共晶共生生长的成分范围

在29．1~33．3％Sn之间。对于共

晶合金，发生共生生长的温度

下限为1324K，对应的过冷度

为79K。换言之，当过冷度

△Z>79K时，共晶两相协同生长

将难以为继，容易形成不规则

共晶组织。

图6．2为生长速度和层片

间距随过冷度的变化关系。可

以看出，随着过冷度的增大，

共晶生长速度明显增大，而层

片间距急剧减小。当过冷度超

图6．2共晶生长速度和层片间距随过冷度的变化

F噜．6．2 Eme嘶c growcIl veloc时∞d lmell口spacing
vc硌us c00Iing rale
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表6．1理论计算用Ni．32．5％sn共晶合金的物性参数

T曲．6．1 Physical p赶锄e胁ofNi一32．5％Sn e瞻ctic alloy璐cd in calculalion

过70K时，层片间距趋于稳定。这说明，当层片间距减小到某一临界值时，由

于受界面能的强烈作用，其不再随过冷度的继续增大而发生进一步的细化。

6．2．2 Ni。28％Sn和Ni一30％Sn亚共晶合金快速凝固的组织形态

Ni．28％Sn和Ni．30％sn亚共晶合金均为近共晶合金。尽管两种合金的成分

与共晶成分十分接近，但是，根据上述共晶生长动力学分析，Ni．30％sn亚共晶



西北工业大学博士学位论文

合金却位于共晶共生区内，在较大的过冷度下，过冷熔体极有可能转变为全部的

共晶组织。而Ni．28％Sn亚共晶合金则处于共晶共生区之外，凝固过程必然呈现

出不同的生长特性。

图6．3(a)为Ni．28％Sn亚共晶合金的快速凝固组织。图中浅色相为金属间化

合物Ni3Sn，暗色相为a．Ni固溶体。从中可以看出，组织中存在少量粗大的初生

a-Ni晶粒，呈现出典型的等轴晶特征。在初生相周围，弥散分布着为数较多的、

由泓Ni相和Ni3Sn相组成的细小的不规则共晶。近辊面组织细小，初生相较难

分辨，而自由面组织相对粗大，初生相数量也相对较多。可见，冷却速率的增大

不仅可以细化共晶组织，而且也使初生相显著细化。图6．3∞为Ni．30％Sn亚共
晶合金快速凝固的组织形态。可知，在急冷快速凝固条件下，Ni．30％sn亚共晶

合金形成了全部的不规则共晶组织。由于冷却速率沿辊面到自由面方向趋于减

小，沿条带厚度方向上的共晶组织也相应地呈现出一定的粗化趋势。Ni一28％sn

和Ni一30％sn亚共晶合金快速凝固组织的形成规律与U汀和伽【理论预测结果
完全一致。

图6．3 Ni-28％sn和Ni．30％sn亚共晶合金的快速凝固组织

Fig．6．3 Rapid∞lidi伍斌i∞micmstnIctures O仆ypoeutectic alloys．

(a)Ni．28％sn hypoe删ic alloy；(b)Ni-28％sn hypoeu钯ctjc alloy

6．2．3 Ni．32．5％Sn共晶合金的快速凝固组织演变规律

6．2．3．1快速凝固共晶合金的相结构

合金的相结构和组织形态在很大程度上取决于合金的冷却速率。根据急冷条

件下的熔体传热模型，可求得Ni．32．5％sn共晶合金的冷却速率、条带厚度和辊
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速之间的关系，如图6．4所示。可以看出，随着辊速的增大，条带厚度减小，冷

却速率急剧增大。计算得到的合金条带的冷却速率在(3．1～7．9)×106刚s范围。

∞

生
乞
亡

图6．4冷却速率与条带厚度的关系 图6．5合金的xRD分析图谱

Fig．6．4 CooliIIg rate Versus tllichess ofalloy Fig．6．5 xRD specn啪ofra【pidly s01idified
ribbon Ni·32．5％Sn eutectic alloy

图6．5为快速凝固Ni．32．5％Sn共晶合金的xRD分析图谱，图中展现出具有

六方结构的Ni3Sn和面心立方结构的a-Ni的衍射峰。由于旺-Ni中固溶了原子半

径较大的sn原子而使a-Ni的晶格常数显著增大。从d值计算的Ⅸ-Ni的晶格常数

约为3．615A，而纯Ni的晶格常数仅为3．524A。并且Sn在a．Ni中的固溶度较大，

从而使0【．Ni的晶格产生畸变，在图谱中表现为0L．Ni的衍射峰发生一定程度的左

移。这表明，在急冷快速凝固条件下，o-Ni的生长速度很快，固／液界面前沿溶

质原子的扩散受到阻碍，溶质截留效应显著，从而形成了由过饱和的a．Ni和

Ni3Sn金属间化合物组成的快速凝固组织。XRD分析结果还表明，即使在快速

凝固条件下，Ni-32．5％Sn共晶组织仍以Ni3Sn为主相。

6．2．3．2快速凝固共晶合金的组织形态

图6．6为急冷快速凝固条件下Ni．32．5％sn共晶合金的组织形态。图中亮色

相为Ni3Sn金属间化合物，暗色相为a-Ni固溶体。图6．6(a)和(b)对应的冷却速率

分别为3．1×106列s和6．7×106K／s。从图中可知，在急冷快速凝固条件下，Ni．32．5％

Sn共晶合金形成了全部的不规则共晶组织。图6．6(a)中，Ni3sn相形态粗大，且

沿条带厚度方向呈现出一定的方向性，o卜Ni分布其间。而图6．6㈣中的Ni3sn相

则以均匀细小的以等轴晶为特征。随着冷却速率的增大，晶体生长方向性减弱，

不规则共晶组织显著细化，晶体形态由粗大枝晶向细小的等轴晶转变。
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图6．6 Ni-32．5％Sn共晶合金快速凝固的微观组织

F噜．6．6 Rapid∞lidincation micro蛐mctu化ofNi-32．5％sn eutec廿c alIoy

(a)瞻=20fn，s；(b)阼-36毗

6．2．4急冷和深过冷条件下快速凝固对比分析

6．2．4．1合金的过冷度和冷却速翠

在落管实验中，由于液滴的尺度在微米级，并且不同直径的粒子同时混合

下落，因此很难精确地测定液滴下落过程中的温度变化、凝固前达到的过冷度及

冷却速率。E．S．L∞和s．A11Il等【19。201采用参考函数法建立了飞行液滴过冷度△r

与液滴直径D的函数关系，参考函数中和甲的表达式如下：

孚第-ln①仉，D) (6．5)
瓦·△丁2
⋯7 、7

导D’K△丁3碍

呱驴而码蔷磊磊磊画@6’
上式中， 峨D)=警 ‘(6．7)

壮面旁 ∞名’
p。qD2

。7

其中，珀为合金液滴形核温度；乃为合金液滴的温度；死为液相线温度；瓦为
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气体的温度；韵热辐射系数；拓为玻尔兹曼常数，颤为气体热传导系数；以L
为液固界面能；内为合金液滴的密度；cP为液态合金的比热；△日为合金的结晶

潜热。

联立式(6．5)～(6．8)，通过求解不同直径飞行液滴的参考函数H瓜，D)／(强△严)
和lllo(珀，D)与形核温度甄之间的函数关系，可获得液滴形核过冷度△丁与液

滴直径D之间的相关性。液滴在下落过程中的冷却速率可用Ne吼。力ian模型来

描述【19】：

一譬=雾气(z一互)“b娟一互煅一互) (6．9)
“‘ 舶opLo

式中，．内为液滴的密度，cPL为液态比热，厅为热辐射系数，乃为液滴的温度，

瓦为环境气体的温度，D为液滴的直径，御劝相关函数，具体形式见参考文献
【19】。理论计算获得的Ni．32．5％Sn共晶合金液滴的过冷度和冷却速率与液滴直

径之间的关系如图6．7所示。从中可以看出，过冷度和冷却速率随液滴直径的增

大均呈减小趋势。但是，随液滴直径的增大，过冷度的减小呈连续均匀的变化，

反映在图中曲线过渡比较平滑。而冷速的变化则呈现出明显的阶段性：当液滴直

径小于100阻l时，随液滴直径增大冷却速率急剧减小；当液滴直径大于100¨m
时，冷却速率的变化趋于平稳。落管实验条件下粒子的直径在60～1000岫范围。
综上可见，对于直径在100邮1以下的小液滴宜采用冷却速率来表征液滴的温度

变化，而对于直径大于100uIn

的液滴采用过冷度来表征液

滴的温度变化更则为合适。计

算结果表明，液滴过冷度在

31~400K范围，最大过冷度达

O．29ZⅨ；冷却速率小于
104K／s。液滴过冷度和冷却速

率随液滴直径的变化列入表

6．2。与液滴的冷却条件相比

较，合金条带的冷却速率通常

大于106K／s，远大于同等尺度

的液滴所能达到的冷却速率，

高出101～103数量级。由于存

在冷却条件(冷却速率)方面

的差别，合金条带的组织形态

Y
≈
司

图6．7过冷度和冷却速率随液滴直径的变化

F．g．6．7 undercooling∞d cooling r咖ve倦m

di锄e研0fdmplet

lOO
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表6．2快速凝固条件下Ni．32．5％sn共晶合金的冷却速率和过冷度

1-曲．6．2 CooIing均le锄d瑚dero∞ling ofNi-32．5％Sn eutc甜c alloy dIlr．mg rapid∞lidific砒i∞

D120 一 >106

20<D!三57

Dropl既 57<D1200

200<D!多00

O．29死

0．17死

105～106

104～105

103～1旷

D>300 O．13死 ‘103

垒!堕墨!!!! 丝! = 三!!

与落管粒子有着显著的差异。

6．2．4．2深过冷条件下共晶合金的组织形态

图6．8为落管无容器处理条件下Ni．32．5％Sn共晶合金深过冷快速凝固组织。

图中浅色相为Ni3Sn金属间化合物，暗色相为o【-Ni固溶体。图6．8(a)为液滴直径

较大时的快速凝固组织。从图中可以看出，凝固组织由球状的共晶体组成，在共

晶体内部，存在着不规则的共晶组织，位于不规则共晶边缘处的Ni3sn晶粒稍显

粗大。在不规则共晶的外围，生长着规则的层片共晶。可以看出，层片共晶均发

源于粗大不规则共晶的外侧，是不规则Ni3sn晶粒的外侧界面破裂，继而分枝，

进行外延生长的产物。很明显，球形共晶体的生长是从球心沿径向向外围推进的

结果。在不规则共晶中，Ni3sn相是连续相；构成了不规则共晶的网络状骨架，

图6．8落管无容器处理条件下Ni一32．5％sn共晶合金的生长形貌

F嘻6．8 Micros仉lctu嵋ofNi．32．5％sn eutectic alloy llIlder drop-tube no-contain盯conditi∞．
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。卜Ni相贯穿于Ni3sn网络的间隙。当液滴直径减小时，合金组织全部由不规则

共晶组成，如图6．8(b)所示。这清楚地说明，随着过冷度或冷却速率的增大，共

晶形态由层片共晶向不规则共晶转变。这种组织演变规律与文献[21】在熔融玻璃

净化条件下所得出的研究结果相一致。

在落管无容器处理条件下，合金液滴避免了外来界面的形核作用，容易获

得较大的过冷度，同时，该法兼有雾化成形的特点，液滴直径在微米级，从而获

彳导较大的冷却速率。因此，过冷度和冷却速率是制约合金快速凝固行为和组织形

态的两个重要物理参量。

在单辊急冷快速凝固条件下，合金熔体是通过与辊面的快速热交换来实现

快速冷却的。依附外来界面(辊面)的快速形核生长是单辊急冷快速凝固过程的主

要特征。理论计算获得的Ni．32．5％sn共晶合金条带的冷却速率均在106列s量级，

而落管液滴的冷却速率则小于104K／s。因此，落管实验中，只有在冷速较大的细

小粒子中才会形成不规则共晶，而单辊法制取的合金条带则趋向于形成单一的不

规则共晶组织。由于合金条带的冷却速率大，其中的不规则共晶组织显著细化，

晶粒尺寸在亚微米级，而落管粒子中的不规则共晶尺寸却在微米级，即合金条带

的组织要比落管粒子的组织细小得多。

6．2．5不规则共晶的形成机制

在快速凝固条件下，合金熔体处于亚稳态，共晶两相均具有较大的析出倾

向。对Ni一32．5％sn共晶合金而言，Ni3Sn相是领先形核相。Ni3Sn相领先形核之

后，由于过冷度大，固／液界面变得粗糙，晶体生长方向性减弱，分枝能力增强，

在过冷液体中往往以枝晶方式快速生长。为了适应晶体的快速生长需要，晶体

分枝方式背离了晶体学上的择优生长位向，具有一定的随机性。非平衡凝固动

力学因素所产生的各种晶体缺陷，如层错、位错和孪晶等，构成了晶体改变生

长方向、随机分枝的结构条件，又加剧了生长方向的随机性。在领先相随机分

枝、快速生长的同时，甜Ni在不规则枝状晶间隙中快速形核，其生长速度很快，

并发生快速无序分枝，迅速争夺生长空间而形成空间不规则晶粒。可知，领先

相随机分枝式的快速枝晶生长打破了两相协同生长所必须的固／液界面浓度和温

度条件，迫使第二相也以枝晶生长方式在过冷液体中独立形核并快速生长，与

领先相共同争夺生长空间。两相竞争形核、随机分枝和交互生长的结果便形成

了不规则共晶形态。这种随机分枝机制可使生长着的晶体方便地从三维空间获

得自身所需的原子或排挤不需要的原子，从而实现快速共晶生长。

从共晶两相的分布和依从关系来看，不规则共晶在形成过程中，为数较多
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的先析相的生长始终处于支配地位。图

6．9为Ni．32．5％Sn共晶合金在落管中快

速凝固形成的不规则共晶形态。从中可以

看出，Ni3Sn相具有网络状生长形态，a4岍

呈孤立状分布其间，充分展现出先析相在

不规则共晶生长中的主导作用。在不规则

共晶中之所以不易观察到枝晶生长的痕

迹，是由于共晶两相在快速枝晶生长过程

中，再辉引起的温度回升会造成枝晶重熔

或高温熟化，在界面能的作用下发生凝聚

收缩，形成不规则块状晶体之缘故。而再

辉引起温度的变化取决于熔体初始过冷 图6·9落警毒譬条件下Ni-32·5％sn共
度的大，J、。在过冷度较，J、的情况下，再辉 隐。雪篡篓翟茎蠹氅％s。
不仅引起不规则共晶晶粒的粗化，而且导 eu蚤tic al面underdmp．tIlbeconditions．
致凝固前沿过冷度降低，使共晶形态由不

规则共晶向规则层片共晶转变，如图6．8(a)所示。在过冷度或冷却速率很大的情

况下，不规则共晶的生长成为主流，再辉的作用被减弱，容易形成全部的不规

则共晶。可见，在大的过冷度或冷却速率下，两相竞争形核、随机分枝和交互

生长是形成不规则共晶的动力学机制，也是随过冷度增大共晶形态从规则共晶

向不规则共晶转变的原因之所在。

6．2．6快速凝固Ni．32．5％Sn共晶合金的电学性能

图6．10为快速凝固Ni．32．5％sn共晶合金电阻率p随辊速所的变化关系。

随着辊速增大，合金电阻率呈指数增大，其数值在18．2～35．6岬．cm范围。数学
回归获得的电阻率与辊速之间的函数关系为

p=14．46+1．80e””． (6．10)

电阻率随辊速的变化本质上反映了快速凝固组织对电阻率的影响。根据图

6．6所示的组织演变规律，一方面，随着辊速的增大，共晶组织显著细化，晶界

增多，根据二流体模型【l”，运动中的电子在每个晶界上都要遭到散射，这将导

致参与导电的有效电荷密度降低，从而使合金的电阻率显著增大；另一方面，熔

体快淬和辊轮驱动的剪应力使晶体缺陷数量增多，按照M绷【lliessen的假设【22】，

空穴、间隙原子以及它们的组合、位错等晶体缺陷都会使电阻率增大。在室温下，

合金的电阻率可以表示为：
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p=po+△n+△pv+△p。+△成+△p曲 (6．11)

式中，岛为声子和典型杂质引起的电阻率，△pl、Ap，=彳P4”、△p。、△pd和

△p。分别为第二组元、空位、间隙

原子、位错和晶界引起的电阻率增

值；彳为常数，E为空位形成能，

r为淬火温度。实测的电阻率值实

际上是上述各因素综合影响的结

果。

在上述影响因素中，点缺陷所

引起的剩余电阻率变化远比线缺

陷的影响大，对于很薄的金属薄

带，晶界散射比表面散射对电阻率

的贡献要大【23J。因此，空位、固溶

度和晶界是影响快速凝固合金电

阻率的显著性因素。

舌

呈
q

图6．10合金电阻率随辊速的变化

Fig．6．10 Resistiv时of aIloy VerSlls mller veloc姆

6．3快速凝固Co．Sn合金的组织形态与电学特性

选择Co．20％Sn亚共晶合金和

Co．34．2％Sn共晶合金作为研究对

象。合金成分在Co．Sn二元合金

相图【131中的位置如图6．11中箭头

所示。在平衡凝固条件下，当熔

体温度下降到1588K时，Co．20

％Sn合金首先析出初生相ⅨCo枝

晶，在到达共晶温度时刚00枝晶

析出量为51．3、vt％。处于枝晶间隙

的剩余液体在1385 K下发生共晶

转变，形成由Co和c03sn相构成

的含量为48．7％的规则层片共晶

组织。C伊34．2％Sn合金则全部形

成层片状两相共晶组织。在共晶

转变过程中，Co相和c03Sn相按

图6．11两种合金成分在相图中的位置

Fig．6．11 nle l曲pan ofCo—sn ph觞e diagram．
The alloy composi吐ons illvestigaled iIl tllis w0Ik

are marked by aHDws．
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比例协同生长，两相重量分数分别为40．2％和59．8％。然而，在急冷快速凝固条

件下，两相形核与生长条件发生了变化，因而形成与平衡凝固组织形态迥异的快

速凝固组织。

6．3．1 Co一20％Sn亚共晶合金的组织形态

co．20％Sn亚共晶合金在不同辊速下的快速凝固组织如图6．12所示。图中

图6．12 Co-20％Sn亚共晶合金的快速凝固组织

Fig．6．12 R印id solidificali蛐micmsh．IIcmr髂ofCo也O％Sn hypoeutcc廿c alloy缸 ，

differ∞t wheel veloci廿es

黑色相为aco，灰白色相为Yc03Sn。初生aco相按枝晶方式生长，丫C03Sn相分

布其间。图6．12(a)是辊速为20m／s的快速凝固组织。图中，条带组织沿厚度方

向明显分为三个晶区：近辊面激冷等轴晶区(I区)、中部柱状晶区(II区)和自

由面粗大等轴晶区(Ⅲ区)。I区金属熔体因受铜辊的激冷作用最强，形核率大，

凝固组织以均匀细小的等轴晶为特征。II区因受辊轮的单向吸热，在离开辊面的

方向上形成较大的温度梯度，aCo的生长形态以定向生长的细长柱状晶为特征。

由于I区和II区凝固层热阻的影响，Ⅲ区的传热作用减弱，温度梯度较中部有所

减小，该区中初生0‘co枝晶的生长方向具有明显的随机性，凝固组织以粗大的

等轴晶为特征。图6．12(b)为辊速p产36 m，s的凝固组织。从图中可以看出，等轴

晶区扩大，而柱状晶区明显缩小。当阼=52m，s时柱状晶区完全消失，刊Co相全

部转变为细小的等轴晶组织，如图6．12(c)示。三个晶区的厚度D随辊速的变化

趋势如图6．13所示。
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6．3．2 Co．34．2％Sn共晶合金的

组织形态

图6．14为Co．34．2％Sn共晶合

金在不同辊速下的快速凝固组织形

态。从中可知，在降=2肛52 IIl／s的

范围内，合金均获得了全部的不规

则共晶组织。同样，由于受cu辊较

大的急冷作用，近辊面晶区组织细

化程度非常显著。另外，随着冷速

的增大，不规则共晶组织得到了显

著地细化，并且在条带厚度方向上

的组织均匀性也获得了明显地改

善。

矿，ms一1

图6．13晶区厚度随辊速的变化

Fig．6．13 Thickness of crystaI zone versus

wheel veloc时

图6．14 cm34．2％sn共晶合金的快速凝固组织

F毽6．14 R印id solidific撕on micmsnucnJrcs of C明4．2％sn eutectic alloy at
vario璐Ⅵ，heel veloci廿髂

6．3．3冷却速率的理论计算

合金条带组织的形成规律与液态合金的冷却速率密切相关。理论计算用物性

参数见表6．3。计算获得的冷却速率于(于=．删随辊速的变化关系如图6．15所
示。可见，随着辊速的增大，冷却速率增大。实验过程中熔体的冷却速率在(3．o~5．O)

×106刚s范围。这说明冷却速率是影响合金组织形态演变的重要物理条件。
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表6_3理论计算所用co-sn合金物性参数

Tab．6．3 Physical par锄e觚ofCo．Sn aIloys used in calcul砒ion

6．3．4 T0线和仪Co枝晶生长速度的理论计算

在快速凝固条件下，晶体生长速度很快，液固界面前沿溶质扩散受到抑制，

溶质截留效应显著，从而可大幅度地扩展合金相的固溶度，甚至发生无偏析凝固。

非平衡凝固条件下的溶质分配系数k液相线斜率m和生长速度矿之间的关系为
【24】

埘=小。O+任。一．i}【1一ln(七／屯)B／(1一_j}。)} (6．12)

量=魄+矿／圪】／(1+矿／圪) (6．13)

七=cs，cL (6．14)

式中，肌。为平衡液相线斜率，所为非平衡液相线斜率，k为平衡溶质分配系数，

七为非平衡溶质分配系数，y为生长速度，％=D07ao为扩散速度，a0为原子间距，

取3A，D0为扩散系数，取5×lO母m’s，cs和cL分别为固相和液相的成分。根

据相变热力学理论，当一定成分的合金熔体过冷至固液两相自由能相等所对应的
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温度T0时，就有可能实现无偏析

凝固。此时，液、固两相的成分相

同，溶质分配系数拓1。T0线的表

达式为 毫

如=瓦+c：m (6．15) 乞

式中，％为纯组元的熔点；q为 ≈

界面浓度。

将(6．12)式代入(6．15)式，并令

k=1，可得Co．Sn合金的T0线如

图6．9中虚线所示。图中，Co-20％

sn合金对应的无偏析凝固过冷度

为397K。理论计算表明，本文实

验过程中达到的最大过冷度仅209

K，亦即熔体的冷却速率尚未达到

实现无偏析凝固所需的水平。由于

液固界面前沿溶质再分配的结果，

富Sn的残余液体被快速生长的液

固界面推到枝晶间，最后凝固形成

晶间YC03Sn相。 ≤

基于平衡相图，分别将平衡条 。

件下Co．20％Sn合金的液／固相成

分G和G代入(6．14)式，可得岛

=O．16l。并结合(6．13)式可求得固

相成分cS与枝晶生长速度之间的

关系，如图6．16所示。根据EDS

分析结果，Sn在aco中的固溶度

达16．8％sn，相应地，0【Co枝晶的

生长速度为7lIn／s。

6．3．5 Co-Sn合金的电阻率

Wm s-'

图6．15冷却速率随辊速的变化

F螗．6．15 cooling r眦Ve飓璐wbeel veloc姆

图6．16固相成分随生长速度的变化

F{g．6．16 S01ute concentration in solid pha∞

ve槐珞d锄drite掣。岫veIoc时

图6．17为合金电阻率p随辊速的变化关系。随着辊速的增大，合金电阻率

急剧增大。co-20％sn和co．34．2％sn合金的电阻率变化范围分别为34．6~93．5uQ

锄和46．7—83．7uQ cm。电阻率随辊速的变化本质上反映了组织形态对电阻率的
影响。冷速增大使凝固组织显著细化，晶界明显增多。根据金属薄膜F。s理论【捌
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和二流体模型理论【¨l，运动的电子

在薄膜表面和晶界上都会受到散

射，这将导致参与导电的有效电荷

密度的降低，从而使合金电阻率显

著增大，这便是金属薄膜电阻率尺

寸效应。然而，由于快速凝固条带

的厚度通常在几到几十微米，远大

于电子平均自由程，即急冷合金条

带实际上并不存在明显的电阻率

尺寸效应。因此，对快速凝固合金

而言，晶界散射便成为影响合金电

阻率的主导性因素。包含体散射

(杂质和空位引起的散射)和晶界

散射的多晶薄膜的电阻率可用

Mayad嬲和Shatzkes【25J提出的晶界

电阻率模型(M．s模型)来描述：

毒
呈
q

矿，ms．'

图6．17 Co．Sn合金电阻率随辊速的变化

F皓6．17 Vari撕on ofelec晡cal resisnVny
witll wheel VeIoci粤

岛，乓=，l{一圭口+a2一口3hl(-+三)l c6．·s，

口=，。，／d(1一，)(6．17)

式中，成为合金固有电阻率，如为电子平均自由程，，为晶界散射系数，d为晶

粒尺寸(可观测量)。实验测定的亚共晶和过共晶合金的内值分别为lO．22和15．05

心2·cm，晶粒尺寸随辊速的变化关系为

出O．16+4．88em 038行 (6．18)

由于现有文献缺少Co．sn合金的电子平均自由程数据，此处按Co薄膜的如=365

A18】取值，将其代入(6．1 7)式，并结合(6．16)、(6．18)式对合金电阻率进行理论估算。

计算得到的不同，值下的电阻率如图6．17所示。从图中可以看出，电阻率对晶

界散射系数十分敏感，当，=0．992时理论计算值与实测值吻合良好。这说明在

急冷快速凝固合金中，晶界散射对合金的电阻率影响十分显著，并且晶界散射系

数Hl。
根据他协r_电益线【25】可对重要的物理量乇值进行验算，发现当，一l(取0．992)

时，毛值在336~420A范围，即理论计算用如取值合理。

实际上，液态合金在快速凝固过程中，大的冷却速率不仅使晶粒细化，晶界

数量增多，而且使合金相的固溶度和空位数也显著增大。另外，在辊轮驱动的剪
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应力强烈冲击下，凝固组织中不可避免地产生各种晶体缺陷如位错、层错和孪晶

等。因此，快速凝固合金的电阻率实际上是块体材料的电阻率与各种晶体缺陷引

起的电阻率增值之和。理论计算中，的取值实际上综合地反映了晶界及晶体缺陷

对合金电阻率的影响。有鉴于目前尚缺乏各种晶体缺陷对合金电阻率影响的定量

分析模型，可通过合理的选取，值，应用M．S模型对快速凝固合金的电阻率进

行理论计算。

随着冷速的增大，晶界、位错等晶体缺陷数量增多，对自由电子的散射作用

增强，从而导致电阻率的显著增大。

6．4本章小结

对Ni．Sn和Co．Sn二元合金快速凝固及两种共晶合金电学性能的研究获得以

下研究结果：

1、Ni．Sn合金的共晶共生区沿共晶成分线是非对称型的。对于共晶成分，

共生区的温度下限为1324K，相应的临界过冷度为79K。Ni．Sn合金发生共晶共

生生长的成分范围在29．1~33．3％Sn之间。

2、在大的过冷度或冷却速率下，两相竞争形核、随机分枝和交互生长是形

成不规则共晶的动力学机制，也是随过冷度增大共晶形态从规则共晶向不规则共

晶转变的原因之所在。

3、在急冷快速凝固条件下，Ni．32．5％Sn和Co．34．2％Sn共晶合金均获得了

全部的不规则共晶组织。随着冷速的增大，共晶组织明显细化，沿条带厚度方向

的均匀性显著提高。

4、Co．20％Sn亚共晶合金初生值Co相的生长形态对冷速变化十分敏感。低

冷速下，合金条带中部会形成一定量的柱状aCo枝晶。随着冷速的增大，柱状

晶区逐渐缩小并趋于消失，条带组织也变得明显细化并均匀化，以致在高冷速下

形成以均匀细小的aco等轴晶和其间分布的丫c03sn相为特征的凝固组织。

5、随着冷速的增大，晶界、位错等晶体缺陷数量增多，对自由电子的散射

作用增强，从而导致共晶合金电阻率的显著增大。当晶界散射系数r—l时，使

用M．S模型可综合分析快速凝固合金的电导特性。

本章部分内容发表于：

l、XU Jinfeng，WANG Nall，WEI Bin曲o．Micmgml曲】瑚】cbaract嘶stics and
elec仃ical resistiVity of r印idly solidified Co-Sn alloys．Chin韶e Science Bulle伽，

49(21)，2242(2004)．(ScI收录)
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第七章结论

第七章结论
本文通过研究偏晶、包晶和共晶三种不同类型的复相合金快速凝固组织与

电阻率特征及对比分析急冷与深过冷两种快速凝固过程的共性和差异，得到以下

主要结论：

1、Fe．Sn偏晶系合金的相选择和组织演变规律：

在快速凝固条件下，较高温度下发生的弘Fe+k—Fe5Sn3和Fe5sn3+k—

Fe3sn2包晶转变在很大程度上被抑制，Fc．15．6％Sn亚偏晶合金由过饱和的单相

0【．Fe固溶体组成，组织形态以柱状晶为特征。Fe．40％Sn亚偏晶和Fe-48．8％Sn

偏晶合金除形成伐．Fe相之外，还形成了具有六方晶体结构的亚稳相Fel 3Sn和

B．Sn，凝固组织呈现出明显的分层结构：柱状晶层和等轴晶层。Fe-58％sn过偏

晶合金则形成亚稳的B．Sn、Fel 3Sn和FeSn2相，微观组织以规则排布的纤维状

形态为特征。冷速增大使亚稳相种类和数量趋于增多，凝固组织显著细化，晶体

形态由柱状晶向等轴晶转变。

2、Cu-Pb偏晶系合金的快速凝固特征：

偏晶、亚偏晶合金在急冷快速凝固过程中，富Cu相(Cu)以枝晶方式在过冷

熔体中快速生长。(Cu)枝晶分枝能力很强，将富Pb的b液滴包覆其中，凝固形

成晶内细小的富Pb相(Pb)。富Pb相在很大程度上分布于(Cu)枝晶晶内。随着冷

却速率的增大，液相分离在很大程度上被抑制，凝固组织显著细化，富Pb相分

布更趋均匀，晶体形态由粗大枝晶向细小的等轴晶转变。过偏晶合金形成不规则

的团块状富Cu相和分布于其间的富Pb相加细小的(Cu)枝晶两相混合物组织，

组织细小、均匀，未产生明显的宏观偏析。

3、包晶合金快速凝固组织形成规律：

对于Co．cu包晶合金，大的冷却速率使Co在(C11)相中的固溶度从平衡条件

下的7．46％扩展到20％。当Cu含量大于80％时，I+0cCo一(Cu)包晶转变被抑制，

(Cu)可从过冷熔体中直接形核析出，形成以(Cu)为主相的快速凝固组织。随冷速

的增大，晶体生长的方向性增强，组织形态由柱状晶向等轴晶转变。Cu含量在

40~70％范围时，合金的液相分离被抑制，凝固组织分为两个晶区：辊面细晶区

和自由面租晶区。细晶区0【Co和(Cu)竞争形核，以枝晶方式交互生长，形成形态

细密的两相混合组织。粗晶区中aCo为领先形核相，一定量的富Cu相分布于0【co

枝晶的晶界处，形成以0【Co为主相的快速凝固组织。
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对于FeCu包晶合金，合金发生液相分离的成分范围较窄，约在40“6．4％

之间。由于液池底部动量和能量传输的共同作用，液池底部形成了高160~300岫
的热边界层和160~240岬的动量边界层。随着雷诺数的增大，热边界层厚度单
调增大，而动量边界层厚度先是缓慢减小尔后稍有回升，随之急剧减小。当

Re<1024时，动量传输作用较强，液相流动对组织的形成影响显著，分离液相易

于形成纤维状凝固组织。当Re>1024时动量传输受到抑制，能量传输作用显著

增强，冷速增大，容易获得均匀细小的等轴晶组织。

4、共晶合金的快速凝固组织形态及不规则共晶的形成机制：

在急冷快速凝固条件下，共晶合金均形成了全部的不规则共晶组织。在大的

过冷度或冷却速率下，共晶合金的组织形态以不规则共晶为特征。两相竞争形核、

随机分枝和交互生长导致不规则共晶的形成。随着冷速的增大，共晶组织显著细

化，沿条带厚度方向的均匀性明显提高。

5、偏晶、包晶和共晶三种不同类型复相合金快速凝固的个性和共性规律：

在深过冷和急冷两种快速凝固方法中，尽管深过冷熔体可以获得较大的形核

过冷度，但熔体的冷却速率相对较小。而急冷快速凝固过程的冷却速率高达

10叼s。三类合金对冷却速率均十分敏感。随着冷却速率的增大，复相合金的竞
争形核和生长态势增强，凝固组织显著细化，均匀性提高。凝固特性表现为：不

规则共晶凝固、包晶相独立形核生长和相分离受到抑制。急冷快速凝固比深过冷

快速凝固更容易获得组织细小、均匀弥散的快速凝固组织。

6、复相合金的快速凝固组织与电阻率之间的相关规律：

对于Fe．sn偏晶系合金，随着含sn量升高和冷速增大，亚稳相数量增多，

对自由电子散射作用增强，合金电阻率显著增大。对于Cu．Pb偏晶系合金，随

着含Pb量升高和冷却速率的增大，由固溶度、口b)相弥散度和晶粒细化及晶体

缺陷密度引起的散射源增多，合金的电阻率显著增大。对于包晶系合金，冷却速

率的增大使晶界、位错等晶体缺陷数量增多，对自由电子的散射作用增强，合金

的电阻率呈现明显地增大趋势。对于共晶合金，随着冷速的增大，合金相中的固

溶度增大和晶体缺陷数量增多，对自由电子的散射作用增强，从而导致电阻率的

显著增大。当晶界散射系数严一1时，可使用M．S模型对快速凝固复相合金的电

阻率进行理论计算。
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