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摘要    以包晶点合金 Fe-4.33%Ni(原子分数)为研究对象, 详细描述了不同熔体

初始过冷度(ΔT )下合金的快速凝固过程以及凝固组织的δ /γ 相变过程. 以此为基

础, 结合相变动力学 TTT(temperature-time-transformation)曲线, 系统探讨了 ΔT 同

过冷 Fe-Ni 包晶合金凝固组织中δ /γ 相变间的物理联系. 结果表明, 初始过冷度的

变化不仅会使δ /γ 相变的路径发生变化, 而且会使不同相变机制控制下的δ /γ 相变

的体积分数发生变化.  

关键词    δ /γ 相变  过冷度  非平衡凝固  包晶反应  Fe-Ni 合金 

液/固相变和固态相变是金属材料制备过程中两个紧密关联的物理过程. 近年来随着非平

衡技术的发展, 材料制备过程的非平衡性逐渐显露出来. 深过冷快速凝固通过使合金液在凝

固前获得大的初始过冷度, 从而使合金液形核后, 固/液界面可以以每秒几米甚至每秒几十米

的速度移动进而实现非平衡凝固. 许多研究表明, 合金的初始过冷度决定其凝固进程, 当初始

过冷度超过某临界值后, 材料的凝固过程及组织会表现出与近平衡凝固炯然有异的特性, 如: 
凝固方式的改变、初生相的改变、晶粒的均匀细化等 [1]. 而这些特征也势必会对后续冷却过程

中的固态相变过程产生巨大的影响, 进而影响材料最终组织. 因此, 研究非平衡液/固相变对

固态相变的影响对材料的组织形成及控制意义重大. 然而, 由于技术和理论上的欠缺, 人们对

两者间相互关系的研究重视程度不够.  
Fe基合金是一类用途广泛的工程材料, 而δ /γ 相变是Fe基合金中的一类最普通但又最重要

的固态相变过程. 众多研究表明 [1~8], 在Fe基合金的深过冷快速凝固中, 初始过冷度的不同会

使合金的凝固方式发生显著变化, 这势必会对随后的δ /γ 相变产生大的影响. 因此研究Fe基合

金凝固的初始过冷度对其凝固组织中δ /γ 相变的影响, 从理论意义和工程背景而言, 都意义重

大. 考虑到许多Fe基合金具有与Fe-Ni合金相似的凝固行为和相转变行为, 因此本文以Fe-Ni包
晶点合金Fe-4.33%Ni(原子分数)为研究对象, 旨在探讨初始过冷度与Fe-Ni包晶合金非平衡凝

固组织中δ /γ 相变的物理联系.  
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1  实验 
图1为 Fe-Ni 相图, 选取的合金成分为包晶点合金成分.  

 
图 1  Fe-Ni合金相图 [5,8] 

 
实验用母合金采用纯度为 99.9%的 Fe 和纯度为 99.99%的 Ni 在氩气保护下, 在石英坩锅

中采用高频感应加热的方法进行原位熔配. 然后将熔配好的母合金分割成小块, 制成质量为 
5 g的金属试样. 将试样和一定质量的B2O3玻璃(一般为试样质量的 15%~20%)装入石英坩埚后

置于高频线圈中进行熔炼. 待试样的温度上升至熔点以上约 100 K 时, 保温 5~10 min, 使熔体

与净化玻璃充分作用, 从而起到去除杂质的效果, 然后关闭电源, 试样在自发冷却条件下发生

凝固. 凝固结束后, 当试样温度降低至约 1473 K 时, 将试样迅速淬入 Ga-In-Sn 合金液(成分配

比为 Ga 62%, In 25%, Sn 13%, 均为质量分数, 温度约为 20℃)中, 从而抑制δ /γ 相变后的溶质

再分配和低温下的共析转变. 采用经过 PtRh30-PtRh6 热电偶恒温标定过的自制红外测温仪(响
应时间 5 ms, 误差±1 K)记录试样的温度变化.  

实验后, 分别采用光学显微镜、透射电子显微镜(TEM)、X 射线衍射仪(XRD)和电子探针

(EPMA)对合金凝固组织的形貌、相结构和成分分布进行分析.  

2  分析与讨论 

2.1  过冷度相关的凝固方式 

Chen等人 1)对包晶点Fe-4.33%Ni(原子分数)合金在不同过冷度下的形核、生长及相选择行

为给出了详细的描述, 实验和计算结果均表明, 在自发形核的条件下, δ 相总作为初生相从熔

体中析出. 这是由于δ 相的形核驱动力(固液相体积自由能差)比γ 相大, 且形核阻力(固液相界

面能)比γ 相小.  
虽然在所获得的过冷度范围内合金凝固的初生相总为δ 相, 但针对不同的过冷度, 合金的

凝固方式仍不尽相同. 当合金熔体的初始过冷度ΔT<ΔT *(≈130 K, 一个临界值)时, δ 相作为初

生相凝固并导致一次再辉, 当系统温度冷却至包晶平台温度以下时, δ 相与液相接触发生包晶

                      
1) Chen Y Z, Liu F, Yang G C, et al. Suppression of peritectic reaction in the undercooled peritectic Fe-Ni melts. Scripta Ma-

ter (In press) 
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反应(δ＋L→γ)并形成一个γ 相的包晶层, 而后残余液相在这一包晶层上直接发生外延生长, 并
导致二次再辉(见图 2). 当ΔT > ΔT 

*时, 由于γ 相发生包晶反应所需的孕育时间大于熔体全部凝

固成δ 相所需的时间 1), 包晶反应被抑制, 只有δ 相凝固析出, 凝固对应的再辉曲线上只出现一

个放热峰, 再辉曲线如图 2.  

 
图 2  Fe-4.33%Ni(原子分数)合金凝固的两种典型的再辉曲线示意图 

左曲线对应于 ΔT<ΔT*, 右曲线对应于 ΔT >ΔT 
*, T 

δ
1, T 

γ
1, Tp 和 T 

δ
s 分别对应于δ 相的液相线温度、 

γ 相的液相线温度、包晶平台温度和δ 相的固相线温度 
 

2.2  初始过冷度决定的δ /γ 相变动力学 

初生相为δ 相的凝固组织在随后的冷却过程中一旦进入γ 相区, 系统便具有发生δ /γ 相变

的热力学倾向. 对于包晶点Fe-Ni合金的非平衡凝固组织, δ /γ 相变的途径可分为三种: (ⅰ) 液
相参与的包晶反应, 即L+δ →γ , 包晶反应是通过三相(L, δ , γ )点前沿的短程扩散进行的, 由于

短程扩散速度较快, 所以包晶反应进行的速度较快 [9]; (ⅱ) 长程扩散控制的体积扩散型固态转

变, 这类相变是通过原子的长程扩散完成的, 相变过程伴随溶质原子在界面处的再分配, 通常

这类相变进行的速度较慢 [10]; (ⅲ) 界面处短程扩散控制的块体转变, 这类相变通过原子在界

面处的短程扩散进行, 相变后新旧两相的成分不发生变化, 这类相变进行的速度较快 [10]. 途
径(ⅰ)发生的前提条件是过冷度和三相(L, δ, γ)接触点的出现, 而后两种途径的发生则取决于

具体的相转变动力学条件. 本文在附录中给出了对包晶点Fe-Ni合金的δ /γ 固态相变动力学

TTT曲线的详细计算过程. 结果表明, 对于发生在纯固态的δ /γ 相变, 如果系统的冷速T <5 K/s, 
相变将以体积扩散型转变方式进行, 反之则以块体转变的方式进行(见图3). 根据图3, 抑制δ /γ 

相 

 

                      
1) 同 295 脚注 1) 
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图 3  Fe-4.33%Ni(原子分数)合金的δ /γ 相变 TTT 曲线 

变所需要的冷却速率约为 104 K/s 的数量级, 在当前实验条件下δ /γ 相变是不可抑制的.  
XRD 的分析表明, 合金凝固组织在所获得的过冷度区间内的凝固组织均为 bcc 相, 如图

4. 由于在室温下马氏体和α 铁素体均为 bcc 相, 所以本文进一步对合金凝固组织进行了 TEM
观察, 发现小过冷度下的凝固组织为典型的单相马氏体(见图 5), 而大过冷度下合金的凝固组

织由马氏体和少量α 铁素体构成(见图 6(a)和(b)). 显然, 马氏体是由γ 相转变生成的, 而α 铁素 

 
图 4  凝固组织的 XRD 图 

 

图 5  ΔT = 47 K 凝固组织的 TEM 明场相, 表现出典型的马氏体相的特征 
 

 
图 6  ΔT = 207 K 凝固组织的 TEM 明场相 
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(a) α 铁素体颗粒的形貌; (b) 基体马氏体的形貌 

体则是δ /γ 相变的残余δ 相转变而来的. 这表明无论小过冷度下还是大过冷度下, 合金的凝固

组织均发生了δ /γ 相变. 
显然, 过冷度的变化使合金的凝固行为发生了显著的变化, 而这些变化也势必会对合金

的δ /γ 相变方式产生较大的影响. 下面, 本文以划分凝固行为的临界过冷度(ΔT*)为分界点, 对
Fe-Ni 包晶点合金的δ /γ 相变行为进行分头论述. 

2.2.1  初始过冷度相关的δ /γ 相变路径 

如前所述, 当ΔT<ΔT 

*时, δ 相作为初生相凝固后会与液相发生包晶反应(L+δ →γ ), 并在初

生相的周围形成一个包晶(γ 相)层, 随后残余液相在该包晶层上发生外延生长, 并导致二次再

辉(图 2)[11]1). 包晶反应发生后, 包晶层将液相与初生相分隔, 包晶层一方面以凝固的方式向熔

体中生长, 另一方面会以δ /γ 相变的方式向初生δ 相内部生长. 这个过程中由于系统温度较高, 
且系统温度变化速度较慢, 故δ /γ 相变应受体积扩散机制控制, 在这一点可以由凝固组织中的

Ni元素分布得到证实. 如图7(a), 凝固组织晶粒内部与外部之间有一个明显的溶质过渡层, 该层

的Ni元素分布由内到外逐渐增大. 显然, 这一溶质过渡层是δ /γ 相变初始阶段的产物, 由于相

变受体积扩散型转变机制控制, 因此该层成分呈现逐渐变化的趋势. 凝固结束后, 系统的冷却

过程完全受外界冷却条件的控制, 冷速约为 20 K/s, 由TTT曲线(图 3)可以判断, 剩余的δ 相应

通过块体转变的方式转变为γ 相. 块体转变过程中, 新旧两相之间的成分不需要发生改变 [10]. 
如图 7(a), 晶粒的内部, Ni元素的分布很均匀, 且远低于平衡相图γ 相成分, 表明后期的转变未

发生成分变化, δ /γ 相变遵循块体转变机制. 需要说明的是, 随ΔT的增大, 初生δ 相的体积分数

也不断增大, 所以当ΔT相对较大的时候, δ /γ 相变不能进行彻底, 在晶粒内部会残留少量未转

变的铁素体颗粒. 上述分析表明, ΔT<ΔT*时, δ /γ 相变的初始阶段受包晶反应和体积扩散型转

变机制控制, 而凝固后转则受到块体转变机制控制. 

 
图 7  Ni 元素在过冷 Fe-4.33%Ni(原子分数)合金凝固组织中的分布 

分析位置如插图所示; (a) ΔT = 30 K; (b) ΔT = 207 K 
 

当ΔT >ΔT*时, 包晶反应被抑制, 所有的液相均凝固为δ 相. 随后凝固组织中δ /γ 相变过程

受外界散热条件的控制, 冷速约为 20 K/s. 由图 3 可知, 此时δ /γ 相变受块体转变机制控制. 另
一方面, 随ΔT的增大, 合金凝固的溶质截流效应显著增大, 合金凝固后组织的微观偏析大大降

                      
1) 同 295 脚注 1) 
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低, 成分的均一性大大提高, 如图 7(b). Massalski等人 [12]指出, 成分均一的相更容易发生块体

转变. 所以, 对于包晶点Fe-4.33%Ni(原子分数)合金, 当ΔT >ΔT 

*时, 低的溶质偏析率更利于δ 

相以块体转变的方式转变为γ 相. 当然, δ /γ 相变以块体转变的机制进行, 主要还是由TTT曲线

所控制的相转变动力学因素所造成的. 由于ΔT >ΔT 

*时, 凝固产物全部是δ 相, 而且δ /γ 相变完

全以固态相变的方式进行. 所以, 在当前条件下, δ /γ 相变未进行彻底, 在室温下的凝固组织中

仍残存着未转变的铁素体颗粒. 另一方面, 根据EPMA的分析结果, 这些残余的铁素体颗粒的

成分与相邻基体相的成分基本一致, 说明发生转变的新旧两相的成分基本未发生变化, 也进

一步说明这种情况下的δ /γ 相变遵循块体转变机制. 
综上所述, 熔体的初始过冷度决定了 Fe-4.33%Ni(原子分数)合金非平衡凝固组织中δ /γ 相

变的路径, 其转变由于过冷度的不同可分为两种路径, 如图 8. 当 ΔT <ΔT 

*时, 在转变的初始阶

段δ /γ 相变以包晶反应和体积扩散控制的转变方式进行, 凝固结束后, 剩余的δ 相以块体转变

的方式进行; 当 ΔT >ΔT 
*时, δ /γ 相变则完全以块体转变的方式进行.  

 
图 8  过冷 Fe-4.33%Ni(原子分数)合金的δ /γ 相变路径图 

# 示体积扩散控制转变; $ 示块体转变 
 

2.2.2  初始过冷度对δ /γ 相变进程的影响 

上述动力学分析表明, 深过冷 Fe-Ni 合金非平衡凝固组织中的δ /γ 相变机制远不同于常规

意义上的固态相变. 其具体的相变过程不仅与外界的冷却条件相关, 而且与合金熔体的凝固

行为及凝固参量密切相关, 其中起决定性因素的便是熔体的初始过冷度 ΔT.  
对于包晶点 Fe-Ni 合金, 近平衡条件下, 合金的凝固过程遵循相图的杠杆定律. 初生δ 相

先发生凝固, 当系统温度降低到包晶平台温度时, 初生δ 相和残余液相的体积分数和成分满足
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包晶反应完全进行的条件. 也就是说, 在此条件下δ /γ 相变完全可以通过包晶反应进行彻底. 
显然, 这在过冷熔体的非平衡凝固中是不可能发生的. 对于过冷包晶点 Fe-Ni合金, 当 ΔT<ΔT*

时, 由于初生δ 相的体积分数随过冷度的增大而呈线性增加, 使得当包晶反应发生时, 初生相

与液相的体积分数将不满足平衡相图的杠杆定律, δ 相不可能完全通过包晶反应的相变机制转

变为γ相, 而要借助扩散或体积转变的机制进行转变. 另一方面, 前已述及, 二次再辉过程中, 
当包晶反应生成的γ 相将初生δ 相完全包裹后, δ /γ 相变就会以体积扩散控制的转变方式进行, 
转变的驱动力为包晶层与液相接触侧和与初生δ 相接触侧的成分差. 熔体初始过冷度增大产

生的溶质截流效应会使凝固偏析降低, 导致长程扩散控制的δ /γ 相变驱动力减小, 进而使凝固

组织中的溶质过渡层的厚度不断减小(见图9). 显然, 驱动力的下降使δ 相发生扩散型相变的体

积分数也随之降低, 而发生块体转变的δ 相的体积分数却相应地增加了. 当 ΔT >ΔT*时, 合金

的凝固完全偏离平衡, 所有的熔体全部凝固成δ 相, 原本应该出现的包晶反应被完全抑制, δ /γ 

相变也完全以一种平衡条件下不可能出现的块体转变机制进行. 当然在此情况下块体转变机

制的发生主要受到动力学条件, 即凝固后系统冷速的控制. 上述分析表明, 过冷度的改变不但

会使Fe-Ni包晶点合金δ /γ 相变模式发生改变, 而且会使不同相变机制控制下的δ /γ 相变的体积

分数发生变化.  

 
图 9  过冷 Fe-4.33%Ni(原子分数)合金凝固组织中溶质过渡层的厚度与初始过冷度的关系 

 

3  结论 
本文对过冷包晶点 Fe-Ni 合金非平衡凝固组织中的δ /γ 相变进行了系统讨论. 得到的主要

结论如下:  
(ⅰ) 当 ΔT<ΔT*时, 在相变的初始阶段(二次再辉过程中), δ /γ 相变以包晶反应和扩散型转

变的方式进行, 当凝固结束后, δ /γ 相变遵循体积转变机制; 当 ΔT >ΔT 
*时, δ /γ 相变完全受体积

转变机制控制;  
(ⅱ) 过冷度的增大不仅会使发生在包晶点合金中的δ /γ 相变路径发生改变, 而且会影响

不同转变机制所控制的转变分数.  
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附录  过冷 Fe-4.33%Ni(原子分数)合金的δ /γ 固态相变动力学的 TTT 曲线的计算 

过冷 Fe-4.33%Ni(原子分数)合金δ /γ 固态相变动力学可用 TTT 曲线来表述, 基于 Johnson-Mehl- 
Avrami-Kolmogorov 方程, 时间相关的相变体积分数 x(t)可表示为 

 3 4
ss

π( ) 1 exp
3

x t u I t⎡ ⎤= − −⎢ ⎥⎣ ⎦
, (1) 

式中Iss为稳态形核率, u为生长速度, t为时间. 根据经典形核理论 [10], 发生δ /γ 相变时γ 相的稳态形核率Iss

可以表示为 

 
*

ss 0
B

exp GI N
k T

⎛ ⎞Δ
= −⎜ ⎟⎜ ⎟

⎝ ⎠
, (2) 

式中N0 为常数约为 1030[10], ΔG*为临界形核功, kB为Bdtzmann常量T为温度. 对于球状晶核, ΔG*可用下式
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表示:  

 
3

*

v

16π ( )
3( )

G f
G
σ θΔ =

Δ
, (3) 

式中 σ为界面能, ΔGv=ΔSδ →γ ΔTtr为δ 相与γ 相的Gibbs自由能差, ΔSδ→γ为相变熵变化, ΔTtr为相变过冷度, 
f (θ)为异质形核催化因子, 可用下式计算:  

 
32 3cos cos( )

4
f θ θθ − +

= , (4) 

式中 θ为接触角.  
研究表明 [11], 对于δ /γ 固态相变, γ 相通常会在两个相邻δ 相晶粒的晶界上形核. 则cosθ = σδ /δ /2σδ /γ 

(其中σδ /δ 和σδ /γ 分别为δ 相两个相邻晶界出的界面能和δ 和γ 之间的界面能), 利用表 1 的数据可以求得

cosθ = 0.585, 进而可以求得f (θ) = 0.1113.  
对于体积扩散型转变, 生长速度u可用下式计算 [10]:  

 u=D/(2(Dt)1/2), (5) 

 D
0 exp QD D

kT
⎛ ⎞= −⎜ ⎟
⎝ ⎠

, (6) 

D为溶质扩散系数, D0 为常数, QD为扩散激活能. 对于块体转变生长速度u可以表示为 [10] 

 N
0 exp 1 exp vQ Gu u

kT kT
⎛ ⎞Δ⎛ ⎞ ⎛ ⎞= − −⎜ ⎟⎜ ⎟ ⎜ ⎟

⎝ ⎠ ⎝ ⎠⎝ ⎠
, (7) 

式中u0 为常数, QN为原子向固相界面跃迁的激活能. 对Wilson的研究结果 [13]估算可知, 对Fe-Ni合金u0 可

取 106 m/s的数量级.  
取 x(t) = 0.001 利用(1)~(7)式进行计算可以分别得到对应于扩散型 δ /γ相变和体积型 δ /γ相变的 TTT

曲线, 如图 3.  
 

表 1  计算所用到的合金物性参数 [14~19] 
参数 取值 

σδ /δ /J·m−2 0.468 

σδ /γ /J·m−2 0.4 

QD /kJ·mol−1 251.9 

QN (kJ·mol−1 126 

ΔSδ →γ /J·mol−1·K−1 0.64 

D0 /m2·s−1 8.2×10−6 

Ttr /K 1780 

 
 


