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快快快速速速凝凝凝固固固 Ti-Cu-Fe合合合金金金的的的相相相组组组成成成与与与组组组织织织演演演变变变规规规律律律*
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采用落管无容器处理技术实现了 Ti61.2Cu32.5Fe6.3 三元包共晶合金在自由落体条件下的快速凝固,获得了直

径为 80—1120 µm液滴的凝固组织.实验中获得的过冷度范围为 34—293 K,最大过冷度达 0.23TL. 研究发现,在

自由落体条件下, 由于受到无容器、微重力、超高真空等因素的影响, 合金熔体的凝固组织中包含 Cu0.8Fe0.2Ti

相、CuTi2 相和 CuTi3 相,显著偏离了平衡状态. Cu0.8Fe0.2Ti为初生相,同时又与 CuTi2 相形成两相共晶; CuTi3 相

则呈现枝晶形貌,并发生了明显的溶质截留效应.随着过冷度的增大,共晶组织由层片共晶向不规则共晶转变,形貌

由长条状共晶团变为椭球状共晶团,最终变为球状共晶胞; Cu0.8Fe0.2Ti相枝晶形貌由粗大枝晶变为碎断枝晶,进一

步变成不规则的粒状晶粒; CuTi3 相枝晶则由碎块状转变为完整枝晶.

关键词: 相组成,落管,快速凝固,组织演变

PACS: 61.25.Mv, 61.66.DK, 64.70.D−, 81.30.Fb

1 引 言

钛及钛合金是极其重要的轻质结构材料, 在

航空航天、车辆工程、生物医学工程等领域具

有非常重要的应用价值和广阔的应用前景, 长期

以来一直是材料科学领域的研究热点 [1−7]. 与国

外发达国家相比, 我国在钛材料研究方面还有很

大差距, 因此有必要加强钛材料的研究. 目前对于

钛合金的研究, 大部分都以 Ti-Al 合金为基础, 而

对其他钛合金体系, 如 Ti-Cu, Ti-Fe, Ti-Mo 等研究

较少 [3,5,7].

通常情况下,钛合金可以分为 α型合金、α+β

型合金和 β 型合金, 其中以 α + β 型合金中

的 Ti-6Al-4V 应用最为广泛, 目前使用的钛合金

中有 50%以上具有这种成分 [7]. β 钛合金由于具

有最高的强度/质量比、非常优异的韧性和抗疲劳

性能等特点, 因此具有明显的应用潜力和研究价

值, 过去数十年间对于 β 钛合金的研究也越来越

多 [5,7]. 但是,目前对于以钛为基础的三元合金的研

究, 尚无完整的理论模型, 其中关于三元包共晶合

金的研究更是很少有文献涉及 [1−7].

液态合金在超常条件下的非平衡凝固是材料

科学和凝聚态物理领域的重要研究课题 [8−10], 落

管无容器处理技术由于具有 “无容器、微重力、

超高真空”等特点,是实现超常凝固条件的重要手

段 [11−17],可以有效地研究超常条件下亚稳态 β钛

合金及三元包共晶合金的快速凝固. Ti-Cu-Fe是一

个典型的三元包共晶体系,生成物又具有 β钛合金

的特征, 因此本文选取 Ti61.2Cu32.5Fe6.3 三元包共

晶合金为研究对象,采用 3 m落管无容器处理技术,

研究其凝固组织的相组成、形貌特征及演变规律,

旨在为钛材料以及三元包共晶合金的研究提供实

验和理论基础.

2 实验方法

Ti61.2Cu32.5Fe6.3 三元合金由纯度为 99.999%

的 Cu, 99.99%的 Fe 和 99.99%的 Ti 配制而成, 每
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个样品约重 1.0 g. 实验时, 把样品装入底部开

有 ϕ0.1—0.5 mm 小孔、尺寸为 ϕ 13 mmID ×
15 mmOD × 160 mm 的石英试管中, 将试管置于

落管顶部,抽真空至 2 × 10−5 Pa左右,再按 2:1的

比例反充高纯 He (99.999%) 和 Ar (99.999%) 的混

合气体至 0.1 MPa. 随后采用高频感应熔炼装置加

热使样品熔化并过热约 200 K,保温 30 s左右,然后

将 Ar气充入试管内,以使合金熔体通过试管底部

的小孔分散成许多不同直径的小液滴下落并凝固.

实验结束后, 将落管中得到的粒子按尺寸大

小进行分类镶嵌, 对镶嵌后的样品进行打磨、

抛光、腐蚀, 采用的腐蚀剂为 2.5 mL HNO3 +

5 mL HF+5 mL HCl+90 mL H2O.利用 FEI Sirion

200扫描电子显微镜、Oxford INCA Energy 300能

谱分析仪 (EDS)、Rigaku D/max2500V X射线衍射

仪 (XRD) 和 WCR-2D 型差热分析仪 (DTA) 对样

品的组织特征、相组成和热力学性质进行观察

与分析.

3 实验结果与分析讨论

图 1是 Ti-Cu-Fe三元合金的平衡相图 [18]. 本

文研究的 Ti61.2Cu32.5Fe6.3三元包共晶合金用点U1

在图 1 中标出, 该点处于金属间化合物相 FeTi,

CuTi2 和固溶体相 (β Ti)三个相区的交点处, 其凝

固过程可能涉及初生相 (β Ti) 的析出和三元包共

晶转变.

图 1 Ti-Cu-Fe三元合金相图 [18]

3.1 自由下落液滴的冷却速率和过冷度

采用 DTA 方法分析了 Ti61.2Cu32.5Fe6.3 三元

合金的近平衡凝固过程, 结果如图 2 所示. 可

见, 加热曲线上有两个吸热峰, 其标示温度分别

为 1228和 1273 K;冷却曲线上有两个放热峰,其标

示温度分别为 1221和 1238 K;合金的液相线温度

为 1285 K.由加热和冷却曲线可知,该合金在熔化

和凝固过程中均发生了两次相变.

图 2 Ti61.2Cu32.5Fe6.3 合金的 DTA曲线

采用落管无容器处理技术获得的 Ti61.2
Cu32.5Fe6.3 合金粒子, 其直径在 80—1120 µm 之

间. 液滴自由下落过程中的冷却速率与过冷度主要

取决于液滴尺寸的大小,并由此影响晶体生长与凝

固组织形貌 [19,20]. 忽略液滴内部的温度梯度,采用

牛顿冷却模型, 计算所得 Ti61.2Cu32.5Fe6.3 合金冷

却速率随液滴直径的变化曲线如图 3 所示. 可见,

冷却速率随着液滴直径的减小而迅速地呈指数关

系增大:

Rc = 0.49 + 413.53 e−0.02D, (1)

式中, Rc 为液滴的冷却速率, D 为液滴直径. 对

应直径为 80 和 1120 µm 的液滴其冷却速率分别

为 6.67× 105 K/s和 511 K/s.
液滴在自由下落过程中,尺寸越小含有异质晶

核的概率就越小, 因而容易避免异质形核而获得

大的过冷度. 采用 Lee 和 Ahn 等建立的热传输模

型 [20,21]从理论上可估算快速凝固过程中不同尺寸

液滴的形核温度. 对 Ti61.2Cu32.5Fe6.3 合金液滴所

获得的过冷度进行计算,结果如图 4所示. 可以看

出,随着液滴直径的增大,过冷度明显降低. 两者符

合如下指数关系:

∆T = 39.06 + 354.30 e−0.0047D, (2)
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式中, ∆T 为过冷度. 对应直径为 1120—80 µm 的

合金液滴,其过冷度范围为 34—293 K,获得的最大

过冷度达 ∆Tmax = 0.23TL. 过冷度随着液滴直径

的减小而增大,主要是由于金属熔体的过冷度不仅

受异质晶核的种类、数量和熔体本身性质的影响,

而且受熔体体积和冷却速率的影响 [22]. 因此随着

合金液滴直径的减小,熔体内所包含的异质晶核减

少 (在此假定合金熔体内部的异质晶核是均匀分布

的), 异质形核也就相应减少. 另外, 直径较小的液

滴也更容易获得较大的冷却速率,从而获得较大的

过冷度.

图 3 合金冷却速率与液滴直径的关系

图 4 合金过冷度与液滴直径的关系

3.2 相组成分析

根据 Ti-Cu-Fe 三元合金平衡相图和 DTA 热

分析曲线, 可以推测在近平衡凝固过程中, 当温

度降至 1238 K 时, 初生相 (β Ti) 首先从液相中

析出 (反应式为 L → (β Ti) + L1); 初生相析出

结束后, 剩余的液相聚集在初生相 (β Ti) 枝晶

间的区域, 当温度降至 1221 K 时, 初生相与液相

发生包共晶转变 L1 + (β Ti) → FeTi + CuTi2,

生成由 FeTi 和 CuTi2 两相组成的共晶组织. 而

由平衡相图得知, U1 点与 U2 点合金的成分非

常接近 (U1 点成分为 Ti61.2Cu32.5Fe6.3, U2 点成

分为 Ti51.7Cu43.8Fe4.5), 并且当合金熔体温度降

到 1223 K 时, 会发生包共晶转变 L + CuTi2 →
FeTi + CuTi[18],因此室温组织中也可能有 CuTi相

的生成.

为了确定自由落体条件下 Ti61.2Cu32.5Fe6.3 合

金凝固组织的相组成,对其进行了 XRD分析,结果

如图 5所示. 由 XRD图谱可见,在自由落体条件下,

合金凝固组织衍射峰的位置和峰强比与标准卡片

中 CuTi2 相、CuTi3 相和 Cu0.8Fe0.2Ti相的对应较

好,而与标准卡片中 CuTi相、FeTi相和固溶体 (β

Ti)相的均有较大偏差.

图 5 合金凝固组织的 XRD图谱

为了进一步确定合金凝固组织不同部位的相

组成, 对其进行 EDS 点分析, 结果如图 6 和表 1

所示 (表 1 中的点 A, B, C 分别对应于图 7 中的

点 A, B, C,并且其 EDS点分析曲线对应于图 6中
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的 a, b和 c).

图 6 合金凝固组织的 EDS点分析 (曲线 a, b, c分别对应
于图 7中的点 A, B, C)

表 1 合金组成的 EDS点分析

点 Ti/at.% Cu/at.% Fe/at.% 可能的相

A 70.60 22.63 6.77 CuTi3,(β Ti)

B 63.38 34.19 2.42 CuTi2

C 49.14 38.66 12.19 Cu0.8Fe0.2Ti, CuTi

综合 XRD 和 EDS 点分析的结果可以得知,

在自由落体条件下, 合金的凝固组织由 CuTi2
相、CuTi3 相和 Cu0.8Fe0.2Ti 相组成. 形成这种现

象的原因是: 在落管无容器处理条件下, 由于实验

环境具有超高真空、无容器及微重力等特点,容器

壁及氧化物杂质对合金熔体的异质形核作用受到

削弱,合金熔体很容易获得较大的过冷度而实现快

速凝固, 并且重力引起的自然对流和 Stokes 运动

被抑制,这些因素都会对晶体的形核次序、生长方

式、相选择和溶质分布等产生影响 [11,17,18]; 另一

方面,由于 Cu为活性 β相稳定元素, Fe为非活性 β

相稳定元素, 它们均会与钛产生共析反应, 形成某

些化合物 [7],并且它们的含量多少会影响合金的相

组成.

由 XRD和 EDS点分析结果得知,在自由落体

条件下并没有 FeTi相的生成,这可能是由于合金本

身含 Fe 量较少 (仅为 6.3 at.%), 另外溶质 Fe 可直

接固溶在合金熔体某相中形成固溶体相,从而抑制

了 FeTi相的生成.

考虑到简单四方结构的 CuTi 相与简单立方

结构的 Cu0.8Fe0.2Ti相所含 Cu和 Ti的比例较为接

近 (都近似为 1:1),并且简单四方结构和简单立方结

构晶胞的空间结构非常接近, 因此可以认为, 由于

微重力、无容器和超高真空等实验环境的影响,最

终生成了与 CuTi相结构和成分类似的 Cu0.8Fe0.2Ti

相.另外,体心立方结构的固溶体相 (β Ti)中 Ti含

量为 86.5 at.%—100 at.%, 与简单四方结构 CuTi3
相的含 Ti量接近,并且体心四方结构和简单四方结

构晶胞的空间结构较为类似, 因此可以认为, 在自

由落体条件下合金熔体凝固时生成了与 (β Ti) 相

成分和结构类似的 CuTi3相.

综上所述, 在自由落体条件下, 由于实验环

境和自身组成元素等多方面的影响, 合金熔体中

原子的排列方式和生成相的晶格常数等发生变

化, 进而影响到合金的相组成: 合金的凝固组织

由 CuTi2 相 (体心四方)、Cu0.8Fe0.2Ti 相 (简单立

方)和 CuTi3 相 (简单四方)组成. 但 CuTi3 相硬而

脆, 它的生成会使合金的脆性增加, 在合金界面处

容易发生脆性断裂 [23,24], 因此应该设法控制凝固

条件,尽量抑制 CuTi3相的生成.

3.3 自由落体条件下合金的凝固组织特征

与演变规律

实验中获得的 Ti61.2Cu32.5Fe6.3 合金粒子直径

在 80—1120 µm 之间. 不同直径粒子的快速凝固

组织形貌如图 7 所示, 其中白色相为 Cu0.8Fe0.2Ti

相, 黑色相为 CuTi3 相, 包围在白色相周围的灰色

相为 CuTi2相,层片状组织为 Cu0.8Fe0.2Ti和 CuTi2
两相共生组织.

随着液滴直径的减小,合金的凝固组织特征发

生明显的变化,主要表现为: Cu0.8Fe0.2Ti相由粗大

枝晶变为碎断枝晶, 进一步变成不规则的粒状晶

粒. 这是因为, 当液滴直径减小时, 其内含有的异

质晶核数目减少, 容易获得较大的过冷度;形核率

也随过冷度的增大而增大, 使得液滴内部大量形

核, 其晶体生长速度也相应增大, 在形核和长大过

程中释放大量潜热, 使得枝晶重熔碎断, 从而形成

碎断枝晶. CuTi3 相在大尺寸的粒子中反应完全,

只有少量分布在晶粒之间的晶界处, 如图 7(a) 所

示, 其平均大小只有 1—2 µm左右; 而在小尺寸粒

子中,极少量的 CuTi3 相以粗大枝晶的形貌存在于

共晶胞之间的交界处, 一次枝晶形貌完好, 一次轴
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长度接近 9 µm, 而二次枝晶形貌残缺, 如图 7(c)

所示, 这可能是由于液相中局部溶质浓度波动

造成的.

同时, 随着液滴直径的减小, 共晶组织的层片

间距逐渐减小,形貌也发生明显变化: Cu0.8Fe0.2Ti

相和 CuTi2 两相共生组织由长条状共晶团变为椭

球状共晶团, 最终变为形状规则的球状共晶胞. 出

现这种现象的原因是: 当液滴直径较大时, 合金熔

体内部存在着较为显著的对流现象,长条状的共晶

组织沿着热流的方向进行生长,呈现为明显的层片

状;随着液滴直径的逐渐减小, 层片状共晶组织随

之细化,层片间距减小,层片取向也变得较为混乱;

当液滴直径进一步减小时, 液滴中异质晶核减少,

形核率和生长速度增大,随着晶体的生长和结晶潜

热的释放, 剩余液相温度升高, 液相中的溶质扩散

场和热扩散场均呈现良好的空间对称性,这样液滴

内部一旦形核,固/液界面就以球形向外推进,因而

形成形状规则的球状共晶胞.

图 7 不同直径 Ti61.2Cu32.5Fe6.3 合金粒子的凝固组织形貌 (a) D = 1120 µm; (b) D = 320 µm; (c) D = 80 µm

3.4 溶质截留效应

在快速凝固条件下,溶质固溶度通常会随着过

冷度的增大发生显著变化 [8,9]. 对不同直径的粒子

做能谱分析,可以得知在 CuTi3 相中,溶质 Cu的含

量随粒子直径 (过冷度) 的变化趋势不太明显, 溶

质 Fe的含量则随着粒子过冷度的增加而线性升高.

图 8 给出了 CuTi3 相中溶质 Fe 的含量随粒子过

冷度的变化关系.实验结果表明, 在 D = 1120 µm

的粒子中 (∆T = 34 K), CuTi3 相中溶质 Fe 的固

溶度为 1.95 at.%; 在 D = 80 µm的粒子中 (∆T =

293 K), Fe的固溶度达到了 9.92 at.%. 图 8 CuTi3 相中溶质 Fe的固溶度与粒子过冷度的关系
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可见在 CuTi3 相中溶质 Fe的固溶度随着粒子

过冷度的增大 (直径的减小)发生了显著的溶质截

留效应.其原因是,随着粒子直径的减小,过冷度和

冷却速率都相应增大, 熔化潜热释放得更快, 合金

熔体凝固得也越快,溶质 Fe原子来不及从 CuTi3相

中析出便完成了凝固过程,从而导致大量的溶质 Fe

滞留在 CuTi3 相中形成了固溶体. 过冷度越大, 滞

留在 CuTi3 相中的溶质含量越多,溶质截留效应也

越显著.

4 结 论

1)由 DTA热分析得知, Ti61.2Cu32.5Fe6.3 合金

的液相面温度为 1285 K.计算表明,随着液滴直径

从 1120 µm减小到 80 µm, 冷却速率从 511 K/s增

大到 6.67 × 105 K/s,过冷度由 34 K增加到 293 K,

最大过冷度达到 0.23TL.

2) 由 XRD 和 EDS 点分析发现, 在自由落体

条件下, 合金的凝固组织由 CuTi3 相、CuTi2 相

和 Cu0.8Fe0.2Ti 相组成, 显著偏离了平衡状态, 同

时 CuTi3 相中溶质 Fe的固溶度发生了显著的溶质

截留效应.出现这种现象的原因是: 在自由落体条

件下, 合金熔体受到无容器、微重力与超高真空

等环境因素和自身组成元素为 β相稳定元素等多

方面因素的影响,合金熔体中原子的排列方式和生

成相的晶格常数等发生变化, 进而影响到合金的

相组成.

3)合金的凝固组织主要由共晶和枝晶组织组

成, 其中共晶组织为 Cu0.8Fe0.2Ti 和 CuTi2 两相共

晶,枝晶相为 Cu0.8Fe0.2Ti相和 CuTi3 相.随着粒子

直径的减小,共晶组织由层片共晶向不规则共晶转

变, 其形貌由长条状共晶团变为椭球状共晶团, 最

终变为球状共晶胞; Cu0.8Fe0.2Ti 相枝晶的形貌由

粗大枝晶变为碎断枝晶,进一步变成不规则的粒状

晶粒;而 CuTi3 相枝晶则由碎块状转变为完整的枝

晶, 平均尺寸由 1 µm增加到 9 µm, 这可能由液相

中局部溶质浓度波动而造成.

在实验及分析过程中得到王伟丽、张波、泰伟业、李

源、陈溯等同事的帮助,在此一并致谢.
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Abstract

Ternary Ti61.2Cu32.5Fe6.3 quasiperitectic alloy is rapidly solidified in drop tube. The diameter of the obtained droplets varies from

80 to 1120 µm. The theoretical analysis indicates that the range of undercooling is from 34 to 293 K (0.23TL). Due to the influences

of containerless, microgravity, ultrahigh vacuum, etc, the microstructure of solidified alloy is composed of Cu0.8Fe0.2Ti phase, CuTi2
phase and CuTi3 phase. This result deviates appreciably from the equilibrium state. CuTi3 phase exhibits a conspicuous solute trapping

effect during rapid solidification. The microstructure of alloy consists chiefly of eutectic (Cu0.8Fe0.2Ti and CuTi2 phases) and dendrites

(Cu0.8Fe0.2Ti, CuTi3) structure. With the increase of undercooling, the microstructure of eutectic experiences a transition from “strip

eutectic cell to ellipsoidal eutectic cell to spherical eutectic cell”; the morphology of Cu0.8Fe0.2Ti dendrite experiences a transition

from “coarse dendrites to broken dendrites to anomalous grain”; while the morphology of CuTi3 dendrite changes from small block to

coarse dendrite.
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