
 

静电悬浮条件下难熔 Nb81.7Si17.3Hf 合金的
相选择与共晶生长机制*
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采用静电悬浮技术实现了液态 Nb81.7Si17.3Hf合金在不同过冷度下的快速凝固, 实验最大过冷度达 404 K

(0.19TL). 实验测定出其液态超过冷临界过冷度为 527 K (0.24TL). 当液相过冷度超过 194 K时, 合金相组成由

(Nb)和 αNb5Si3 转变为 (Nb)和 Nb3Si. 若过冷度小于此临界值, 凝固过程中 (Nb)相优先形核生长, 剩余液相

形成了 (Nb)+αNb5Si3 层片共晶. 高速摄影实验发现初生相的生长速度可达 89.4 mm/s. 在 194 K以上深过冷

条件下, (Nb)初生相将消失, (Nb)+Nb3Si非规则共晶在过冷熔体中直接生长. 非规则共晶生长速度随过冷度

呈幂函数增大, 最高可达 115.9 mm/s. 由于共晶间距减小和 (Nb)相体积分数增大, 在 194 K过冷度下合金断

裂韧性可达 21.9 MPa·m1/2, 提升至小过冷条件的 3.4倍.
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1   引　言

Nb-Si基合金具有优异的高温强度和较低的

密度, 有望成为下一代先进航空发动机叶片材料 [1–4].

合金的微观组织会显著影响服役性能, 调控微观组

织以提升应用性能是 Nb-Si基合金的研究重点 [5,6].

由固溶体相 (Nb)与金属间化合物 αNb5Si3 组成的

原位复合组织具有优异的高温强度与抗蠕变性能.

(Nb)和 αNb5Si3 在很大温度范围 (室温~1946 K)

以及 Si原子百分比范围 (2.6%—37.5%)内稳定存

在. 但在铸态 Nb-Si合金中 αNb5Si3 相需要 Nb3Si

相在 1946 K发生共析转变得到, 该转变在 1773 K

退火 100 h以上才能进行完全 [7]. 因此如何获得 (Nb)

和 αNb5Si3 两相组织成为了亟待解决的问题 [8,9].

当前, 合金化是解决这一问题的重要方案. 金

属 Hf的加入一方面可以提高 Nb3Si相的生成能,

抑制 Nb3Si相形成. 另一方面还可以增强 (Nb)相

韧性, 显著提高 Nb-Si基合金的断裂韧性 [10,11]. 然

而, 根据图 1(a)所示的 Nb-Si-Hf三元相图 [12], 近

平衡凝固下无法获得 (Nb)+αNb5Si3 两相共晶组

织. Hf元素添加后 Nb-Si基合金的相选择机制尚

不明确.

相比于常规凝固, 快速凝固条件下合金熔体远

离热力学平衡态, 会出现完全不同的凝固路径与组

织形态 [13–18]. Bertero等 [19] 针对 Nb-Si共晶成分采

用电磁悬浮技术完成了深过冷液态的淬火实验, 发

现在样品表面生成了非晶组织. Wang等 [20] 在静

电悬浮条件下对 Nb90Si10 合金进行两次触发形核,

实现了 (Nb)+αNb5Si3 共晶生长. 王海鹏等 [21] 在
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中国空间站上采用静电悬浮技术, 实现了Nb82.7Si17.3
合金的深过冷快速凝固, 发现在微重力快速凝固条

件下, 合金具有独特的缩孔结构, 并且收缩动力学

和液体表面流动的综合作用使得枝晶不仅沿液滴

表面的切向生长, 而且还沿法向生长. 对上述研究

表明, 深过冷快速凝固对 Nb-Si基合金的相组成与

显微组织有显著影响.

本文选取 Nb81.7Si17.3Hf合金为研究对象, 利

用静电悬浮技术实现了不同过冷度下合金熔体的

快速凝固, 分析了不同过冷度下的合金相组成, 研

究了共晶间距随过冷度的变化, 探讨了快速凝固对

枝晶和共晶生长动力学与微观力学性能的影响. 

2   实验方法

三元 Nb81.7Si17.3Hf合金由高纯 Nb (99.95%),

Si (99.9999%), Hf (99.95%)按比例在超高真空电

弧炉中熔炼, 每个样品质量约为 60 mg, 熔炼过程

中质量损失小于 5‰. 采用WRe3-WRe25热电偶

测定合金的液相线温度 TL 为 2172 K.

静电悬浮实验前, 先将真空室抽至 1×10–5 Pa,

确保样品始终处于高真空环境. 悬浮实验过程中通

过负反馈算法根据样品位置调节悬浮电压实现样品

的稳定悬浮. 利用 SPI SP300激光器加热悬浮样品,

采用双色红外测温计 (Sensortherm Metis M322)

对样品温度进行实时测定. 待样品熔化后关闭激

光, 合金熔体因热辐射而迅速冷却. 由于异质形核

被有效抑制, 熔体温度降至液相线温度以下, 发生

深过冷快速凝固, 使用高速 CCD相机 (Photron

Fastcam SA-Z)原位记录快速凝固过程中固液界

面形态. 控制激光功率将熔体温度保持在预设温

度, 即可实现熔体在不同过冷度下的快速凝固.

实验结束后, 对样品进行镶嵌和抛光处理. 使

用 X射线衍射仪 (Bruker  D8 DISCOVER A25)

确定样品的相组成.  采用扫描电子显微镜 (FEI

Verios G4)和能谱分析仪 (Thermo NS7)表征样

品的组织形貌与微区溶质分布. 利用显微硬度计

(Tai Ming HXD-2000 TMC/LCD)和纳米力学测

试系统 (Hysitron TI980)研究样品的微观力学性能. 

3   结果与讨论
 

3.1    相组成与温度曲线

Nb81.7Si17.3Hf合金的 X射线衍射 (XRD)图谱

如图 1(b)所示, 其中母合金由 (Nb)与 Nb3Si两相

组成. 在静电悬浮实验中 , 当过冷度 ΔT 不超过

194 K时, 合金相组成为 (Nb)和 αNb5Si3. 在更高

过冷度下, 合金相组成转变为 (Nb)和 Nb3Si两相.

因此 ΔT * = 194 K为合金相组成转变的临界过冷

度. 值得注意的是 Nb82.7Si17.3 合金在相同实验条

件下并未形成 αNb5Si3 相 [19]. 这表明 αNb5Si3 相

的生成不仅需要一定的熔体过冷, 还依赖于 Hf元

素的添加. 此外, 由于实验所获得的最小过冷度为

60 K, 已经远离平衡凝固条件, 合金相组成也已经

由 (Nb)与 Nb3Si相转变为 (Nb)和 Nb3Si相 .  因

此并未测量出该转变对应的临界过冷度.

图 2(a)所示为 Nb81.7Si17.3Hf合金的典型温度

曲线. 将样品升温至 2300 K后关闭激光, 样品迅

速降温至液相线温度以下, 最终在 TN = 1768 K

时发生深过冷快速凝固, 过冷度为 ΔT = 404 K,
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图 1    Nb81.7Si17.3Hf合金的相组成分析　(a) 合金成分选择 (原子百分比); (b) XRD图谱

Fig. 1. Phase constitution analysis of Nb81.7Si17.3Hf alloy: (a) Selection of alloy composition (atomic percent); (b) XRD patterns.

物 理 学 报   Acta  Phys.  Sin.   Vol. 74, No. 3 (2025)    038102

038102-2

http://wulixb.iphy.ac.cn/CN/volumn/home.shtml#1
http://wulixb.iphy.ac.cn/CN/volumn/home.shtml#1
http://wulixb.iphy.ac.cn/CN/volumn/home.shtml#1
http://wulixb.iphy.ac.cn/CN/volumn/home.shtml#1
http://wulixb.iphy.ac.cn/CN/volumn/home.shtml#1
http://wulixb.iphy.ac.cn/CN/volumn/home.shtml#1
http://wulixb.iphy.ac.cn/CN/volumn/home.shtml#1
http://wulixb.iphy.ac.cn/CN/volumn/home.shtml#1
http://wulixb.iphy.ac.cn/CN/volumn/home.shtml#1
http://wulixb.iphy.ac.cn/CN/volumn/home.shtml#1


熔化潜热的释放使温度迅速上升至液相线温度附

近, 随后出现由剩余液相近平衡凝固形成的温度平

台, 凝固平台时间 tp 为 0.53 s. 凝固结束后样品温

度持续降低, 表明并未发生共析反应.

静电悬浮实验中样品始终处于无容器状态, 且

快速凝固过程时长较短, 其温度变化取决于熔化潜

热的释放. 因此, 快速凝固过程中可以采用绝热近

似. Nb81.7Si17.3Hf合金为近共晶成分, 再辉过程达

到的结晶平台温度非常接近液相线温度 TL, 可以

采用熔体过冷度 ΔT 代表其温度变化, 故有 

∆TCPL = f∆Hm, (1)

式中 CPL 为合金液态平均比热, f 为样品在快速凝

固阶段生成固相的质量分数, ΔHm 为熔化焓. 而在

后续的平衡凝固阶段, 因为样品与外界之间的热对

流与热传导十分微弱, 热辐射成为了样品散热的主

要途径. 根据能量守恒定律应有 

m (1− f)∆Hm = AεrσB
(
T 4
L − T 4

0

)
tp, (2)

其中 m 为样品的质量, A 为样品表面积, εr 为样品

发射率, σB 为 Stefan-Boltzmann常数, T0 为环境

温度. 结合 (1)式、(2)式即可得到过冷度 ΔT 与凝

固平台时间 tp 的线性关系式: 

tp =
m

AεrσB (T 4
L − T 4

0 )
(∆Hm − CPL∆T ) . (3)

根据 (3)式的推导可知平台时间与过冷度之

间呈线性关系的一个条件就是凝固生成的物相保

持不变. 如果合金生成了不同的物相, 其相应的熔

化焓、发射率将有所改变, 并导致平台时间与过冷

度之间不再遵循线性关系. Nb81.7Si17.3Hf合金凝固

平台时间与过冷度的关系如图 2(b)所示. 在临界

过冷度 ΔT *两侧的凝固平台时间都随着过冷度增

大而线性减小. 但在临界过冷度处, 平台时间出现

突然下降. 这种不连续性表明在临界过冷度两侧有

着不同的凝固路径. 结合 XRD对合金相组成的表

征, 确定在中小过冷度下, 合金凝固过程中生成了

(Nb)和 αNb5Si3 相, 而当 ΔT > ΔT *时, 合金凝固

生成了 (Nb)和 Nb3Si两相. 此外, 将 ΔT > ΔT *

时的拟合直线延长至 tp = 0, 可得超过冷临界过冷

度 ΔTh = 527 K (0.24TL). 

3.2    枝晶与共晶生长动力学

图 3为高速摄影实验记录下 Nb81.7Si17.3Hf合

金快速凝固过程中的固-液界面形态. 如图 3(a)所

示, 在过冷度低于 194 K的中小过冷度下, 熔体中

(Nb)初生相优先形核生长, 随着 (Nb)枝晶的迅速

生长和潜热释放, 出现了由白色虚线所示的亮色区

域. 与此同时, (Nb)和 αNb5Si3 相以共晶形式在初

生相间隙中生长, 并形成多个共晶胞, 如白色实线

所示. 此外, 受初生相生长导致熔体温度上升的影

响, (Nb)+αNb5Si3 共晶生长比较缓慢, 经过 260 ms

后共晶胞完全覆盖样品表面. 如图 3(b)所示, 在

194 K以上的深过冷条件下, 合金呈现出另一种凝

固路径, 此时 (Nb)初生相的生长被完全抑制, (Nb)+

Nb3Si非规则共晶直接从过冷熔体中生成并快速

生长至整个样品. 生成该共晶的原因可以归结于大

过冷下 (Nb)与 Nb3Si相极高的形核率, 这导致了

两相分别独立形核并生成非规则共晶组织 [22].

根据对 Nb81.7Si17.3Hf合金快速凝固过程中固
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图 2    静电悬浮条件下 Nb81.7Si17.3Hf合金的快速凝固过程　(a) 最大过冷度 404 K时温度曲线; (b) 结晶平台持续时间与过冷度

的关系

Fig. 2. Rapid solidification process of Nb81.7Si17.3Hf alloy under ESL condition: (a) Temperature curve at the maximum undercool-

ing of 404 K; (b) thermal arrest time versus undercooling.
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液界面迁移的分析, 分别测定了小过冷下初生 (Nb)

枝晶和 (Nb)+αNb5Si3 共晶与大过冷下 (Nb)+

Nb3Si共晶的生长速度, 结果如图 4所示. 其中, 由

于 (Nb)初生相为非小平面相, 生长所需驱动力较

小, 即使是在中小过冷度下, 初生相也有较快的生长

速度, 在 194 K过冷度下生长速度可达 89.4 mm/s.

初生 (Nb)相的生长速度随过冷度增大呈幂函数上

升, 可用下式表达: 

VNb = 2.5× 10−2∆T 2. (4)

经典的 LKT/BCT快速枝晶生长理论并不适

合描述三元合金中枝晶的生长行为. 但对于 Nb81.7
Si17.3Hf合金, 因其具有较低的 Hf元素含量, 可以

将 Hf和 Si的溶质场对 (Nb)枝晶生长的效果进行

耦合 [23], 从而使用 LKT/BCT理论对初生 (Nb)枝

晶生长速度进行计算, 计算结果如图 4(a)所示, 计

算中采用的物理参数列于表 1. 可以看出, 当过冷

度低于 140 K 时, LKT结果与实验结果符合良好.

随着过冷度的进一步增大, 合金熔体在远离平衡的

状态下快速凝固, 计算结果与实验数据之间差异逐

渐增大, 这种差异来自于相关物理参数的误差.
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Fig. 3. In  situ  high-speed  photography  observation  of  recalescence  processes  for  Nb81.7Si17.3Hf  alloy:  (a) ΔT =  161 K;  (b) ΔT =

271 K.
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图 4    枝晶与共晶生长速度随过冷度变化规律　(a) 初生 (Nb)枝晶; (b) 共晶组织

Fig. 4. Dendrite and eutectic growth velocities versus undercooling: (a) Primary (Nb) dendrite; (b) eutectic.
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另一方面, (Nb)+αNb5Si3 层片状共晶在初生

相间隙中生长. 受初生相生长加热剩余熔体的影

响, 该共晶的生长较为缓慢. 而在深过冷条件下,

(Nb)+Nb3Si非规则共晶生长不受到初生 (Nb)相

的影响, 生长速度随过冷度上升而增大, 在最大过

冷度时可达 115.9 mm/s (图 4(b)), 其随过冷度的

关系可以表达为
 

VE = 1.7× 10−2∆T 1.5. (5)

可见, 该非规则共晶的生长速度随过冷度呈幂函数

增大, 这与枝晶生长速度随过冷度的变化具有相似

的形式. 

3.3    凝固组织演变

为进一步阐明快速凝固过程中 Nb81.7Si17.3Hf

合金相选择机制, 对该合金凝固组织进行了细致的

分析.

如图 5(a)所示, 母合金凝固组织完全由大量

(Nb)+Nb3Si规则共晶胞构成, 并不存在 Nb3Si初

生相, 表明该合金成分为双相共晶成分. 共晶胞边

缘处较为明亮, 这是由于 Hf元素在此大量富集,

表现出显著的微观偏析.

如图 5(b)所示, 在过冷度为 194 K的快速凝

固样品中, 合金凝固组织出现了粗大的初生 (Nb)

枝晶, (Nb)+Nb3Si共晶消失, 取而代之的是 (Nb)+

αNb5Si3 层片共晶. 在凝固过程中共晶胞边缘处的

组织会发生粗化现象, 这使部分共晶组织具有较大

的层片间距. 另外, 由于快速凝固伴随的固溶度拓

展以及共晶相的转变, Hf元素偏析显著减弱, 并未

在样品中发现明亮的 Hf富集区域.

如图 5(c)所示 , 在 219 K过冷度样品中 , 初

生 (Nb)枝晶不再出现, 凝固组织由两种不同形态

 

表 1    计算采用的 Nb81.7Si17.3Hf合金物理参数
Table 1.    Physical parameters of Nb81.7Si17.3Hf alloy.

参数 符号/单位 数值 文献

液相线温度 TL/K 2172 This work

熔化焓 ΔHm/(J·mol–1) 32943 [24]

熔体比热 CPL/(J·mol–1·K–1) 31.88 [24]

(Nb)相界面能 σ0/(J·m–2) 0.28 [25]

热扩散系数 Dt/(m2·s–1) 3.1×10–5 [22]

液相线斜率(Si) m1/(K·%–1) 94.32 [12]

液相线斜率(Hf) m2/(K·%–1) 5.51 [12]

平衡分配系数(Si) k1 0.17 [12]

平衡分配系数(Hf) k2 0.52 [12]

溶质扩散系数(Si) D1/(m2·s–1) 1.8×10–9 [24]

溶质扩散系数(Hf) D2/(m2·s–1) 1.2×10–9 [24]

溶质扩散特征长度 a0/m 2.0×10–9 [24]
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图 5    Nb81.7Si17.3Hf合金凝固组织演变规律　(a) 母合金; (b) ΔT = 194 K; (c) ΔT = 219 K; (d) ΔT = 404 K

Fig. 5. Solidification microstructures of Nb81.7Si17.3Hf alloy at different undercoolings: (a) Master alloy; (b) ΔT = 194 K; (c) ΔT =

219 K; (d) ΔT = 404 K.
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的 (Nb)+Nb3Si共晶组成, 分别为快速凝固过程中

生成的非规则共晶和之后近平衡凝固阶段产生的

棒状共晶组织. 可以看到非规则共晶与棒状共晶组

织之间交错分布, 不存在明显的边界.

最后, 当达到最大过冷度 404 K时, 凝固组织

完全由非规则共晶构成, 已无法找到规则共晶的痕

迹 (图 5(d)). (Nb)与 Nb3Si两相在凝固组织中均

匀的分布, 非规则共晶组织表现出更加复杂的组织

特征. 在相近的过冷条件下 Nb82.7Si17.3 合金组织

中仍存在部分层片共晶组织, 而不是完全的非规则

共晶 [26], 这表明 Hf元素添加显著影响了共晶的生

长动力学, 促进了规则共晶组织向非规则共晶组织

的转变.

如图 6所示, 定量金相分析表明, (Nb)相体积

分数和共晶间距与过冷度密切相关. (Nb)相体积

分数在临界过冷度 194 K附近存在明显变化. 在

低于临界过冷度的中小过冷度下, 样品中 (Nb)相

包括 (Nb)初生相和共晶中的 (Nb)相两部分, 体

积分数接近 50%. 在 194 K以上的深过冷条件下,

(Nb)初生相消失, 共晶转变为 (Nb)相含量较少

的 (Nb)+Nb3Si共晶, (Nb)相体积分数迅速减小

至 30%. 采用幂函数描述共晶间距与过冷度之间的

关系: 

λ1 = 2.2∆T−0.4, (6)
 

λ2R = 2.0× 102∆T−0.9, (7)
 

λ2A = 2.9× 102∆T−0.8. (8)

在中小过冷度下, (Nb)+αNb5Si3 共晶层片间

距 λ1 随过冷度的增大而逐渐减小 , 在过冷度为

194 K的样品中形成了共晶间距为 360 nm的纳米

级共晶组织. 在深过冷条件下, 生成了较为粗大的

(Nb)+Nb3Si共晶. 随着过冷度的增大, 规则共晶

间距 λ2R 与非规则共晶间距 λ2A 都有所减小, 但非

规则共晶间距始终大于规则共晶间距.

根据平衡相图, Nb81.7Si17.3Hf合金中 αNb5Si3
相为低温稳定相, Nb3Si相为高温稳定相. 然而, 小

过冷下相组成为 (Nb)和 αNb5Si3 相, 大过冷下为

(Nb)和 Nb3Si相, 说明深过冷快速凝固条件对相

选择产生了显著影响.

根据前述讨论, 合金在中小过冷度下出现的

αNb5Si3 相是快速凝固的直接产物, 而不是 Nb3Si

相经共析转变生成的. Nb81.7Si17.3Hf合金接近二元

共晶成分, 在过冷状况下, 共晶的耦合共生区将向

富 Si侧偏移, 在 Nb82.7Si17.3 合金中已发现了这一现

象 [22]. 如图 6(a)所示, 中小过冷度下 Nb81.7Si17.3Hf

合金也存在着大量初生 (Nb)枝晶, 其体积分数超

过 10%. 能谱分析表明, 这些初生相导致 (Nb)枝

晶附近成分偏移为 Nb74.6Si20.6Hf1.5, 这意味着剩余

液相已进入 αNb5Si3 相区, 这有助于 (Nb)+αNb5Si3
共晶的生成. 而在更大过冷度下 (Nb)与 Nb3Si相

直接在过冷液相中形核生长, 残余熔体成分并未发

生偏移, 因此并未出现 αNb5Si3 相. 

3.4    微观力学性能

合金的凝固组织将显著的影响合金的力学性

能. 为探索过冷度-凝固组织-力学性能之间的关系, 通

过维氏硬度仪与纳米力学测试系统对 Nb81.7Si17.3Hf

合金的微观力学性能进行测量, 相关结果如图 7所

示. 利用维氏硬度仪在样品表面进行压入测试, 实验

中最大载荷为 19.8 N. 压入测试中产生的压痕如

 

D/K



%

0 150 300 450

0

20

40

60
(a) Total (Nb) phase

Primary (Nb) phase


m
m

D/K

0 150 300 450

(b)

0

2

4

6

Anomalous eutectic

Regular eutectic
1

(Nb)+
Nb5Si3 (Nb)+Nb3Si

2R

2A

2R

2A

1

图 6    Nb81.7Si17.3Hf合金凝固组织特征随过冷度变化规律　(a) (Nb)相体积分数; (b) 共晶间距

Fig. 6. Microstructure features of Nb81.7Si17.3Hf versus undercooling: (a) Volume fraction of (Nb) phase; (b) eutectic spacings.
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图 7(a1)所示, 其中压痕对角线长度的一半 (压痕

半宽 a)和压痕边缘产生的裂纹长度 l 可以用于表

征样品的微观力学性能. 其中压痕半宽 a 在过冷度

增大时变化较小, 仅在临界过冷度 ΔT *附近发生

较为明显的下降. 当合金相组成未改变时, 裂纹长

度 l 随过冷度升高总体呈现减小趋势, 但在临界过

冷度处, 随着过冷度从 194 K上升至 219 K, 合金

凝固路径转变, 裂纹长度由 1.8 μm增大到 25.1 μm.

当中小过冷度下, 随着过冷度的增大, 一方面

硬度较低的 (Nb)相体积分数有所增加使合金硬度

下降, 另一方面晶粒的不断细化又会提高合金的硬

度, 在两者的综合作用下, 合金的硬度基本保持不

变. 当过冷度从 194 K上升至 219 K时, 合金凝固

路径发生改变,  显微硬度 Hv 由 4.9 GPa上升至

6.8 GPa. 随着过冷度的进一步增大, 在 (Nb)相体

积分数增大与晶粒细化的共同影响下, 显微硬度基

本保持不变.

采用纳米力学测试系统在每个样品表面进行

了 10次最大载荷 10 mN的压入测试, 取 10次测

量的平均值作为合金的弹性模量. 弹性模量 Er 在

凝固路径不发生转变时, 随过冷度的增大而增大.

但在临界过冷度 ΔT *处, 凝固路径改变, 弹性模量

有所下降.

由于 Nb-Si基合金中存在大量硬脆的硅化物

相, 其断裂韧性普遍较差. 根据相关研究, 为满足

室温装配需求, Nb-Si基合金的室温断裂韧性需达

到 20 MPa·m1/2[27], 因此提高断裂韧性对 Nb-Si基

合金的工业应用至关重要. 断裂韧性可通过如下公

式计算获得 [28]: 

Kc = 0.016
(a
l

)1/2
(
Er

Hv

)1/2
P

c3/2
, (9)

式中 a 为显微硬度测试中的压痕半宽, c 为裂纹尖端

到压痕中心的距离, l 为裂痕长度, Er 为弹性模量,

Hv 为维氏硬度, P 为载荷. 如图 7(d)所示, 调控过

冷度可以显著增强 Nb81.7Si17.3Hf合金断裂韧性. 当

ΔT = 60 K时, 合金断裂韧性 Kc 仅为 6.9 MPa·m1/2.

而过冷度为 194 K时, 受增韧相 (Nb)体积分数上

升和共晶间距减小的影响 [29],  断裂韧性增大至
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图 7    快速凝固 Nb81.7Si17.3Hf合金微观力学性能　(a) 裂纹长度 l 和压痕半宽 a 与过冷度的关系, 插图 (a1) 维氏硬度仪在样品表

面产生的压痕形貌; (b)—(d) 合金显微硬度、弹性模量和断裂韧性与过冷度的关系

Fig. 7. Micromechanical properties of rapidly solidified Nb81.7Si17.3Hf alloy at different undercoolings: (a) Length of the crack a and

the half width of indentation  l versus undercooling, where the inset (a1) is indentation morphology produced by Vickers hardness

tester on sample surface; (b)–(d) Vickers hardness, elastic modulus and fracture toughness versus undercooling.
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21.9 MPa·m1/2, 提升至 3.4倍. 但随着过冷度继续

增大, 当 ΔT = 219 K时, 因为 (Nb)相体积分数

的减小, 共晶间距的增大, 合金断裂韧性降低至

2.5 MPa·m1/2. 此后过冷度进一步增加会使晶粒细

化, 导致合金断裂韧性上升, 达到最大过冷度 404 K

时, 合金断裂韧性为 5.4 MPa·m1/2. 

4   结　论

利用静电悬浮技术研究了难熔 Nb81.7Si17.3Hf

合金的快速凝固过程与组织演变规律, 分析了不同

过冷度下的合金相组成, 探讨了合金凝固组织与微

观力学性能的联系, 获得了以下主要结论:

1) 实现了最大过冷度为 404 K (0.19TL)的深过

冷快速凝固. 根据凝固平台时间与过冷度的关系, 测

定出该合金的超过冷临界过冷度为 527 K (0.24TL),

并导出其液态平均比热为 62.51 J/(mol·K).

2) 若过冷度小于临界过冷度 194 K, 过冷液相中

(Nb)初生相优先生成, 剩余液相中发生 L→(Nb)+

αNb5Si3 共晶转变. 在 194 K以上的深过冷条件下,

过冷液相直接快速凝固生成 (Nb)+Nb3Si共晶.

3) 初生 (Nb)枝晶生长速度随过冷度呈幂函

数增大, (Nb)+αNb5Si3 层片共晶的生长速度则相

对缓慢, 初生相在 ΔT = 194 K时达到最大生长速

度 89.4 mm/s. 在深过冷条件下, 快速凝固生成了

(Nb)+Nb3Si非规则共晶, 生长速度随过冷度上升

而增加, 最高可达 115.9 mm/s.

4) Nb81.7Si17.3Hf合金在 ΔT = 194 K时显微

硬度为 4.9 GPa, 断裂韧性为 21.9 MPa·m1/2, 断裂

韧性提升至小过冷条件的 3.4倍.

感谢糜晓磊、武博文、龙强、李明星和林茂杰等同事在

实验和分析过程中提供的帮助和建议.
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Phase selection mechanism and eutectic growth kinetics of
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Abstract

The  phase  selection  mechanism  and  eutectic  growth  kinetics  of  Nb81.7Si17.3Hf  alloy  are  investigated  by

electrostatic  levitation  technique.  The  maximum  undercooling  of  this  alloy  reaches  404  K  (0.19TL).  By

analyzing the cooling curves, its hypercooling limit is obtained to be 527 K (0.24TL). A critical undercooling of

194  K  is  determined  for  the  transition  of  solidification  path.  Below  this  undercooling  threshold,  (Nb)  phase

firstly nucleates and grows into primary dendrites, resulting in the enrichment of Si and Hf in the residual melt,

which is conducive to the formation of the (Nb)+αNb5Si3 eutectics. Therefore, (Nb)+αNb5Si3 lamellar eutectics

form in interdendritic space. With the increase of undercooling, the growth velocity of primary (Nb) dendritic

follows  a  power  function,  while  the  eutectic  growth  velocity  increases  slowly.  The  maximum  values  of  (Nb)

dendritic  reaches  89.4  mm/s.  A  modified  LKT/BCT  model  is  used  to  calculate  the  growth  velocity  of  (Nb)

dendrites. The results are in good agreement with the experimental values, indicating that after the LKT model

is  modified  slightly,  it  can  be  used  to  describe  the  rapid  dendrite  growth  behavior  of  the  (Nb)  phase  in  the

Nb81.7Si17.3Hf  alloy  melt.  Meanwhile,  the  lamellar  spacing  of  (Nb)+αNb5Si3  eutectics  notably  decreases  to

360  nm at  194  K  undercooling.  Above  the  critical  threshold,  the  primary  (Nb)  dendrites  disappear,  whereas

(Nb)  phase  and  Nb3Si  phase  nucleate  independently  in  the  undercooled  liquid  and  grow  into  anomalous

eutectics. The growth velocity of anomalous eutectic exhibits a power function relationship with the increase of

undercooling,  with  a  maximum  value  of  115.9  mm/s.  The  interphase  spacing  of  (Nb)+Nb3Si  anomalous

eutectics is larger than that of (Nb)+αNb5Si3 lamellar eutectics. Owing to the formation of nanosized eutectics

and the increase of volume fraction of (Nb) phase, the alloy fracture toughness at 194 K reaches 21.9 MPa·m1/2,

which is 3.4 times as large as that under small undercooling condition.

Keywords: electrostatic levitation, rapid solidification, Nb-Si based alloy, microstructure control, mechanical
properties
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