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液氮冷却条件下激光快速熔凝Ni-28 wt%Sn
合金组织演变∗

曹永青 林鑫† 汪志太 王理林 黄卫东

(西北工业大学, 凝固技术国家重点实验室, 西安 710072)

( 2014年 9月 30日收到; 2014年 11月 20日收到修改稿 )

研究了在液氮冷却条件下激光快速熔凝Ni-28 wt%Sn亚共晶合金的组织演化过程. 结果显示, 熔池从上
至下可以分为三个区域: 表层为平行激光扫描方向的α-Ni转向枝晶区; 中部为近乎垂直于熔池底部外延生长
的α-Ni柱状晶区; 底部为少量的残留α-Ni初生相和大量的枝晶间 (α-Ni+Ni3Sn) 共晶组织. 激光熔凝区组织
受原始基材组织的影响很大, 熔池中的α-Ni枝晶生长方向受到了热流方向和枝晶择优取向的双重影响. 与基
材中存在的层片状、棒状和少量离异 (α-Ni+Ni3Sn)共晶的混合组织相比, 熔池内的共晶组织皆为细小的规则
(α-Ni+Ni3Sn)层片状共晶, 皆垂直于熔池底部外延生长, 并且从熔池顶部至底部, 共晶层片间距逐渐增大. 分
别应用描述快速枝晶生长的Kurz-Giovanola-Trivedi 模型和描述快速共晶生长的Trivedi-Magnin-Kurz模型
对熔池表层凝固界面前沿的过冷度进行估算, 发现熔池表层α-Ni 枝晶和 (α-Ni+Ni3Sn)层片共晶的生长过冷
度在 50.4—112.5 K 之间, 远大于相应深过冷凝固 (α-Ni+Ni3Sn) 反常共晶生长的临界过冷度 20 K, 这说明文
献报道的临界过冷度并不是反常共晶出现的充分条件.

关键词: 快速凝固, 转向枝晶, Ni-Sn共晶, 过冷度
PACS: 81.40.–z, 81.10.Fq, 81.10.–h, 81.30.–t DOI: 10.7498/aps.64.108103

1 引 言

快速凝固技术不仅可以显著改善传统材料的

微观组织结构并提高其性能, 还可以获得在常规条
件下难以制备、具有优异性能的新型材料. 材料非
平衡快速凝固技术及快速凝固理论研究已成为当

今材料科学与工程及凝聚态物理研究领域的国际

前沿热点之一 [1−4]. 快速凝固技术包括深过冷快速
凝固和急冷快速凝固. 在深过冷快速凝固中, 其主
要控制参数是熔体过冷度, 也就是说将合金熔体在
较大的过冷度下进行促发形核和快速生长. 但是,
当促发过冷熔体发生形核后, 其随后的生长速率将
无法进行控制. 急冷凝固技术包含雾化法、单辊法、

高能束快速熔凝等多种方法, 其中激光快速熔凝技
术是目前凝固研究中应用最为普遍的一种方法. 激
光快速熔凝技术的主要控制参数是激光功率和扫

描速度, 它利用高能量密度的激光以很高的速率扫
描基材表面, 在大体积基材表面瞬间形成小熔池,
从而在基体的强制冷却条件下实现快速凝固 [5]. 当
熔池达到稳态后, 可以根据激光扫描速率和熔池形
状准确获得熔池界面移动速度, 进而准确地揭示生
长速率对合金相结构与显微组织的影响, 并对快
速凝固生长动力学理论模型的准确性做出实验验

证 [6]. 因此, 激光快速熔凝技术越来越广泛地应用
于快速非平衡凝固理论和技术的研究中.

早在 1970年, Kattamis和Flemings [7]对Ni-
Sn共晶合金的研究发现, 在深过冷条件下, 随着
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过冷度增加, 共晶组织将由完全的规则层片状逐渐
转变为部分反常共晶+规则层片共晶组织. 随后
国内外研究者如Piccone等 [8,9], Wei等 [10]以及Li
等 [11]都对Ni-Sn共晶合金在深过冷条件下的非平
衡凝固行为和非规则反常共晶的形成机理进行了

研究. 大部分研究者普遍认为Ni-Sn 反常共晶是快
速凝固条件下的产物, 在慢速凝固条件下, 共晶才
以规则层片或者棒状存在. 由于在快速凝固规则耦
合共晶生长的理论分析中, Trivedi等 [12]发现共晶

两相耦合生长存在一个生长速度极限, 因此, 许多
研究者 [13−16]推测共晶生长发生规则→反常共晶
的转变是由于达到某一临界过冷度, 凝固界面生长
速度超过共晶两相的耦合生长速度, 导致共晶两相
解耦生长产生的. 也就是说, 当凝固界面前沿的过
冷度超过某一临界过冷度时, 凝固组织中应该就会
有反常共晶产生.

基于此, 本文以Ni-28 wt%Sn亚共晶合金为研
究对象, 采用激光快速熔凝技术对Ni-Sn 共晶合金
在快速非平衡凝固条件下的组织进行研究, 并与深
过冷凝固条件下获得的反常共晶组织的临界生长

过冷度进行对比, 以期进一步明晰产生Ni-Sn反常
共晶的必要条件. 为了强化激光熔池中的强制性外
延生长行为, 本文采用液氮对熔池和基材进行了强
制冷却.

2 实验材料与方法

将 纯 镍 块 (Ni>99.99%)和 高 纯 锡 粒

(Sn>99.999%)在真空电弧熔炼炉中熔配成名义
成分为Ni-28 wt%Sn的纽扣状铸锭, 然后将铸锭线
切割成厚度为 2 mm的小试样. 激光熔凝实验前将
试样在600#砂纸上打磨后再用丙酮擦洗.

用导热胶将基材黏在自制的导热铜盘中, 置于
数控工作台上, 同时调节激光器光斑使聚焦点位于
试样表面. 在盘中倒入液氮并使其液面刚好浸没基
材表面, 然后进行激光熔凝实验. 为防止试样熔池
区在高温下被氧化, 整个实验在充满氩气的气氛保
护箱中进行. 采用PRC2000型CO2连续波激光器

进行激光表面快速熔凝实验, 激光快速熔凝实验的
工艺参数如下: 激光功率P为1950 W,激光扫描速
率V b为10 mm·s−1, 光斑直径约2 mm.

采用精密湿式切割轮将熔凝试样进行切割. 定
义垂直激光扫描方向的截面为横向剖面, 平行于激
光扫描方向和熔池深度方向的平面为纵向剖面. 切

割后的试样经过镶样, 打磨和抛光后在TESCAN
VEGAII LMH型扫描电子显微镜 (SEM)上进行组
织形貌观察. 利用E-ruler 1.07 图像测量软件对枝
晶一次间距和共晶层片间距进行测量.

3 实验结果与讨论

3.1 Ni-28 wt％合金铸锭的组织形貌

图 1为采用真空电弧熔炼制备的Ni-28 wt%
亚共晶合金基材铸锭组织形貌的背散射电子像

(BSE). 从图 1 (a)中可以看到黑色的α-Ni初生枝
晶非常粗大, 取向也比较杂乱. 从高倍组织放大图
可以看到, 初生α-Ni枝晶间为共晶 (α-Ni+Ni3Sn)
组织 [图 1 (b)]. 枝晶间共晶组织主要为规则层片状
和棒状共晶的混合体, 局部有少量的离异共晶. 枝
晶间的共晶生长无方向性, 取向杂乱.

(a)

50 µm 

10 µm 

(b)

α-Ni

α-Ni+Ni3Sn

图 1 Ni-28 wt%Sn亚共晶基材铸锭的组织形貌背散射
电子像 (a) 低倍; (b)高倍
Fig. 1. Backscattered electron images showing typi-
cal microstructure of Ni-28 wt%Sn hypoeutectic cast
ingot: (a) at low magnification; (b) at high magnifica-
tion.

3.2 液氮冷却条件下熔凝区的组织形貌

图 2为在液氮冷却条件下Ni-28 wt%Sn合金激
光熔凝区横向剖面各部分的组织形貌图. 图 2 (a)
为熔凝试样的整体形貌, 从上至下可将其分为三
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个区域, 如图 2 (a)中白色矩形框所示: 1⃝区, 2⃝区
和 3⃝区依次为熔池顶部、熔池中下部和部分熔融区.
图 2 (b)为熔池的侧端部, 从中可见熔凝区组织相
比基材显著细化, 并且熔池中的枝晶与基材中的枝
晶有很好的延续性, 熔池中细化的枝晶 [如图 2 (b)
中白色椭圆区域A所示]是在基材中的α-Ni相枝晶
臂上外延生长的. 同时, 在熔凝区的外延枝晶由于
局部凝固速率较快, 进一步通过三次枝晶臂生长形
成新的定向生长一次枝晶臂, 进而使熔凝区的一次

臂间距明显细化. 在熔池的侧面, 可以看到一些交
叉生长的枝晶 [如图 2 (b)中白色椭圆区域B所示],
该部位的生长形态实际上同样是由基材决定的, 可
以看到此处基材的取向不如靠近熔池底部那部分

基材的取向一致性好, 即激光熔凝区组织受原始基
材组织影响很大. 这也表明对于枝晶生长而言, 由
于枝晶生长的择优取向问题, 枝晶生长并不完全受
热流的控制, 而是选择与热流方向最为接近的择优
取向进行生长 [17].

α-Ni

(b)(a)

(c)

(e) (f)

(d)

α-Ni+Ni3Sn

D

C

B

A

α-Ni

50 µm 50 µm 

5 µm 10 µm 

10 µm 10 µm 

图 2 Ni-28 wt%Sn合金在液氮冷却条件下激光熔凝区横向剖面组织形貌 (a)熔凝区整体形貌; (b)熔池侧端部;
(c)熔池顶部; (d)熔池中下部; (e), (f)熔池底部; (c), (d)和 (f)分别对应 (a)中白色矩形框所标示的 1⃝, 2⃝和 3⃝区
的高倍组织图; 白色椭圆区域中A为从基材α-Ni相外延生长的枝晶, B为熔池端部交叉生长的枝晶, C 和D 为二
次枝晶臂上分枝的三次枝晶

Fig. 2. Typical microstructures of cross section of Ni-28 wt%Sn alloy by laser rapid remelting cooling in
liquid nitrogen: (a)overall microstructure of molten pool; (b) the edge of molten pool；(c) the top of molten
pool; (d) near the middle of molten pool; (e), (f) the bottom of molten pool; (c), (d) and (f) corresponded to
the higher magnification of white rectangle 1⃝, 2⃝ and 3⃝ marked in picture (a); white ellipse area marked
A showing α-Ni dendrites epitaxial growth from the base material，B showing the cross dendrites at the
edge of molten pool, C and D showing dendritic branchs from the secondary dendrite arms (P = 1950 W,
Vb = 10 mm/s).
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熔池顶部高倍组织形貌如图 2 (c)所示, 由沿
扫描方向生长的柱状α-Ni相树枝晶+枝晶间共晶
(α-Ni+Ni3Sn)组成. 熔凝区微观组织的生长方向
在一定程度上与合金自身的凝固特性有关. 从激光
熔池的底部到熔池顶部, 凝固界面的温度梯度方向
逐渐从垂直扫描方向转向平行扫描方向, 特别是液
氮冷却条件下, 熔池的温度梯度进一步增大, 使得
在熔池中下部外延生长的枝晶, 在熔池顶部其枝晶
臂将沿与顶部热流方向相近的择优取向生长. 也
就是说, 由初始外延的一次臂方向转向二次臂方向
生长, 使组织的生长方向发生了改变, 在液氮冷却
下熔凝区表层产生转向枝晶. 因熔池顶部为转向
枝晶区, 此处的柱状树枝晶生长方向与观察面垂
直, 因此, 此处看到的是柱状晶的横截面. 在液氮
冷却条件下, 熔凝区表层转向一次枝晶间距范围在
4.19—6.91 µm之间. 枝晶间的共晶 (α-Ni +Ni3Sn)
为规则的层片状, 并且从上至下共晶层片间距逐渐
增大. 这主要是由于共晶间距λE主要受液固界面

生长速率 v的影响, 满足λE
2v = 常数 [18], 由于激

光熔凝过程中, 从熔池顶部到熔池底部液固界面移
动速率不断减小, 因此熔池从上至下, 共晶层片间
距不断增大.

图 2 (d)为熔池的中下部, 即图 2 (a)中的 2⃝区
放大照片. 从中可以看到组织为沿着基材枝晶外延
方向生长的柱状树枝晶, 二次枝晶臂比较发达, 在
图中白色线以上部分二次枝晶臂上有三次枝晶臂.
甚至在局部, 如图中白色椭圆区域C中, 在三次枝
晶臂上有四次枝晶臂出现. 枝晶间基本上为规则的
细小层片共晶组织. 同样在熔池底部边缘可以看
到, 在激光快速熔凝条件下, 熔池中枝晶的细化是
通过一次枝晶臂的分枝调整机理来实现的, 即在一
次枝晶臂上出现二次枝晶臂, 甚至分枝形成三次枝
晶臂或者四次枝晶臂, 如图 2 (e)中白色椭圆区域D
所示.

从图 2 (f)可以看到, 熔池底部凝固组织主要由
粗大的局部熔融的残留α-Ni枝晶+细化的层片状
共晶组成, 由于 (α-Ni+Ni3Sn)共晶温度较低, 明显
低于初生α-Ni相的液相线温度, 这样, 基材在进行
表面激光熔凝时, 枝晶间共晶区的熔化深度要大于
初生相的熔化深度, 进而造成在熔池底部残留有基
材粗大的初生α-Ni枝晶, 而枝晶间的共晶组织由
于激光快速熔凝发生显著细化, 共晶组织均为规则
的细小层片状, 并且基本沿着熔池底部的法线外延
生长. 这主要是由于共晶层片的生长特性决定了其

主要沿反向平行热流方向生长 [19], 熔池界面处的
热流方向平行于界面法向, 使得界面处的共晶层片
沿着熔池界面的法向生长.

3.3 熔凝区枝晶组织形貌特征分析

从图 2 (a)和 (b)中可以看到, 基材在液氮冷却
条件下进行激光熔凝后, 熔凝区中的α-Ni枝晶相
比于基材铸锭明显细化, 另外熔池中的α-Ni相柱
状树枝晶生长的方向性和枝晶的疏密程度受基材

组织的影响很大, 外延生长特征很明显. 外延生长
的α-Ni相柱状树枝晶间距明显减小. 有研究表明,
柱状枝晶间距调整机制是以枝晶尖端分叉来调整

一次臂间距 [20], 但是在本实验中观察到的是通过
侧枝晶臂上长出新的枝晶臂来进行间距调整, 调整
的驱动力是一次枝晶臂间隙里的成分过冷 [21]. 同
时, 柱状晶一次臂间距的改变具有历史相关性 [22],
即平均一次间距不但与生长速率的变化经历有关,
而且还与温度梯度的变化经历相关, 其稳态一次臂
间距并非固定值, 而是随凝固控制参数选择处于一
个较宽的分布范围.

另外, 基材在液氮冷却条件下, 熔池表层有大
量平行于激光扫描方向的定向凝固柱状晶, 约占熔
凝区的一半 (即图 2 (a)中 1⃝区). 这是由于液氮对
试样的冷却主要取决于试样表面的散热. 由于液
氮对试样接近表面的区域冷却能力强, 使得对熔池
表面的冷却能力要比熔池底部的冷却能力强, 即熔
池中界面温度梯度趋向激光扫描方向的界面区域

增大, 这样转向枝晶区域也就增大, 从而导致熔凝
区表层平行热流方向生长的转向枝晶区增多. 另
外熔池底部的柱状晶呈现出了典型的外延枝晶生

长, 具有较强的方向性; 而在熔池侧端部的柱状晶
尽管同样呈现典型的外延生长, 但是由于熔池侧端
部基材中的初始铸态枝晶取向较为杂乱, 整体的生
长方向性不如前者明显. 也就是说, 激光熔凝Ni-28
wt%Sn合金熔池中的枝晶生长方向受到了热流取
向和晶粒择优取向的双重影响.

需要说明的一点是,图 2 (c)为熔池顶部的转向
枝晶区, 但是仅仅从横向剖面观察比较容易与等轴
晶混淆. 选取平行于激光扫描方向的试样表面进行
观察, 如图 3所示, 其中白色箭头所指的方向为激
光扫描方向. 从图 3可以看到, 试样表面确实是沿
着激光扫描方向生长的柱状枝晶, 而非等轴晶. 因
为等轴晶是自由形核产生的, 生长没有方向性. 而
试样表面的柱状晶基本都是沿着平行激光扫描方
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向, 排列比较整齐, 所以图 2 (c)显示的实际上是熔
池顶部转向柱状枝晶列的横向剖面.

10 µm 

图 3 激光熔凝试样表面熔池组织形貌, 其中白色箭头所
指的方向为激光扫描方向

Fig. 3. Typical microstructure of molten pool in the
sample surface by laser rapid remelting, in which the
direction of white arrow was the laser scanning direc-
tion.

3.4 熔凝区共晶组织形貌特征分析

熔凝区的枝晶间共晶组织主要是规则层片共

晶组织, 片层间距明显细化. 另外, 可以看到在熔
凝区底部, 共晶层片基本上都是沿着平行界面法向
的方向进行生长. 同时, 从熔池底部到熔池顶部,
共晶层片间距逐渐减小. 对共晶层片间距的测量
结果为: 熔池底部为 0.42 µm±0.02 µm [图 2 (e)和
(f)], 熔池中部为 0.35 µm±0.01 µm [图 2 (d)], 熔池
顶部为 0.23 µm±0.01 µm [图 2 (c)]. 而基材中的枝
晶间共晶组织则是层片共晶、棒状共晶和少量离

异共晶的混合体, 也看不到共晶生长的方向性, 如
图 1 (b)所示. 由此推测, 规则共晶层片状与棒状形
态的转化与凝固速率和热流的方向密切相关: 基材
是真空电弧炉熔炼的铸锭, 铸锭的凝固速率比较缓
慢, 散热方向是向四周发散的, 这样枝晶间的共晶
组织生长较为杂乱, 同时较大范围的成分偏析也导
致在枝晶间存在层片和棒状共晶的混合体; 而在激
光快速熔凝条件下, 熔池底部散热方向是沿着界面
法向, 层片共晶沿着逆热流方向生长, 形成规则的
层片共晶组织, 而棒状共晶消失.

对于层片共晶和棒状共晶这两种形态间的转

变, 也一直是凝固理论中比较有争议的问题. 在
非小平面/非小平面型共晶中, 经典的共晶凝固理
论认为共晶形态的层 -棒转变与共晶两相的体积分
数有关, 在界面能各向同性的条件下, 当某一相的
体积分数小于 1/π时, 该相以棒状形态生长; 超过
这一分数, 共晶组织趋向层片状生长. Jackson和

Hunt [23]发现共晶组织形态的转变与生长方向有

关: 当组织生长方向与共晶生长方向一致时是层
片状, 当组织生长方向与共晶生长方向不一致时将
以棒状生长. Trivedi等 [24]计算了规则共晶生长中

不同形态界面的界面能与两相体积分数的关系, 计
算得到棒状共晶组织形态的最大体积分数为 28%.
Tiller [25]研究表明, 共晶组织以何种形态出现与生
长速率有关, 生长速率低时共晶组织呈片状生长,
生长速率较高时共晶组织以棒状生长. 另外, 杨玉
娟等 [26]用多相场法研究了共晶形态的层 -棒转变
过程, 模拟结果表明: 在抽拉速率较低时, 层片共
晶首先发生合并现象, 然后继续以层片形态生长;
增大抽拉速率, 层片发生合并后共晶形态由层片向
棒状转变; 进一步增大抽拉速率, 层片不发生合并,
仅以初始层片间距进行稳态层片生长. 从本实验结
果发现, 熔池中下部的枝晶间共晶组织基本上是规
则的层片状, 并且具有很强的方向性; 而基材铸锭
中的枝晶间共晶组织是层片状和棒状共晶的混合

体, 层片共晶的方向性很弱. 需要指出的是: 相较
于慢速凝固的基材, 在激光熔凝快速凝固条件下,
枝晶间共晶由层片和棒状共晶的混合体转变为趋

向于层片状生长. 这不同于之前Tiller提出的生长
速率较高时, 共晶由层片向棒状转变这一结论, 也
与杨玉娟等的相场模拟结果不完全符合. 这主要是
由于以往的研究中所采用的共晶凝固温度梯度较

低, 而激光快速熔凝过程中, 尽管从激光熔池的底
部到熔池顶部, 凝固界面的温度梯度方向逐渐从垂
直扫描方向转向平行扫描方向, 但是熔池中的温度
梯度较高, 通常可达105—106 K·m−1.

最近赵朋等 [27]在研究Al-40%Cu合金的定向
凝固时发现, 当抽拉速率从 2 µm·s−1突然跃迁到

500 µm·s−1时, 三维共晶组织形态从层片向棒状转
变, 并指出这种转变不是由于合金中两相体积分数
变化造成的, 而是主要由于凝固工艺参数 (凝固速
率)的改变造成的. 此外, 王雷等 [28]通过对高速生

长条件下的 “层片 -棒状”共晶转变机理的分析也指
出, 体积分数在临界值附近很小的范围内, 生长速
率和溶质分配系数的增大可引起棒状共晶向层片

共晶的转变. 本工作中, 基材是由真空电弧熔炼炉
熔炼的铸锭, 铸锭凝固速率较低, 而激光熔凝的凝
固速率很高, 由于凝固速率的增大, 导致基材中的
棒状共晶组织经过重熔后向熔凝区中的规则层片

共晶组织转变.
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3.5 激光熔凝条件下过冷度的估算

前面引言中已经提到, Ni-Sn共晶合金在深过
冷快速凝固条件下, 当过冷度达到一个临界值, 共
晶组织形貌会发生很大的转变, 从规则的层片共
晶变为非规则反常共晶. 因此考虑分别采用描述
快速定向凝固枝晶生长的Kurz-Giovanola-Trivedi
(KGT) [29] 模型和描述快速共晶生长的Trivedi-
Magnin-Kurz (TMK) [12]模型来估算激光熔凝条

件下熔池中的过冷度.
根据描述快速凝固枝晶生长的KGT模型, 可

知枝晶尖端生长速率V d满足:

V 2
d
π2Γ

P 2
dD

2
+ Vd

mvC0 (1− kv) ξc
D [1− (1− kv) Iv (Pd)]

+G = 0,

(1)

其中,

Pd =
VdR

2D
, (2)

ξc = 1− 2kv
[1 + (2π/Pd)2]1/2 − 1 + 2kv

, (3)

D = D0 exp
(

−Q

RgT

)
, (4)

kv =
k0 + (a0Vd/D)

1 + (a0Vd/D)
, (5)

mv = m0F (kv), (6)

F (kv) = 1 +
k0 − kv[1− ln(kv/k0)]

1− k0
, (7)

式中, π为圆周率, Γ为Gibbs-Thomson常数, C0

为名义液相浓度, Iv为 Ivantsov 函数 (Iv(P d) =

P d exp(P d)E1(P d), P d是枝晶尖端Peclet数, R为
枝晶尖端半径, E1是指数积分函数), G 为温度梯
度, D 为液相扩散系数, D0为扩散常数, Q 为扩散
激活能, Rg 为气体常数, T为界面前沿温度, kv为

非平衡溶质分配系数, k0为平衡溶质分配系数, a0
为原子跃迁距离, mv为非平衡液相线斜率, m0 为

平衡液相线斜率.
由Kurz和Fisher的枝晶模型 [17]可知, 一次枝

晶间距λ1 与枝晶尖端半径R之间有如下关系:

λ1 = (3∆TdR/G)
1
2 , (8)

式中, ∆T d为枝晶尖端温度与枝晶间残余液相的熔

点之差. 这样, 联立求解 (1)—(8)式, 即可近似获得
过冷度∆T d随枝晶生长速率V d的变化关系曲线

(如图 4所示). 本实验在液氮冷却条件下进行激光
熔凝, 试样表层的转向枝晶区的枝晶生长方向平行

于激光扫描方向, 此区域枝晶生长速率约等于激光
扫描速率 10 mm·s−1. 计算所采用的相关热物性参
数由纯Ni和Sn的物性参数 [30]进行加权平均而成.
依据修正的Rosenthal法 [31]求解激光熔池中的温

度场获得温度梯度G为8× 105 K·m−1. 因此, 根据
KGT模型估算出液氮冷却激光熔凝实验中试样表
层枝晶组织凝固时的过冷度约为50.4 K.
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图 4 根据KGT模型估算过冷度 ∆Td 随枝晶生长速率

V d的变化关系

Fig. 4. The variation curve of undercooling ∆Td with
the dendrite tip growth velocity V d estimated by the
KGT model.

另外, 根据描述快速共晶生长的TMK模型可
知, 共晶层片间距λE, 共晶生长速率V E和共晶界

面过冷度∆TE三者之间有如下关系:

λ2
EVE = αL/QL, (9)

λE∆TE = mαL
[
1 +

P

P + λE (∂P/∂λE)

]
, (10)

其中,

αL =2

[
αL
α

fmα
+

αL
β

(1− f)mβ

]
, (11)

QL =
1− k

f (1− f)D

(
P + λE

∂P

∂λ

)
, (12)

P =
∞∑

n=1

(
1

nπ

)3

[sin (nπf)]
2

× pn√
1 + p2n − 1 + 2k

, (13)

P + λE

(
∂P

∂λE

)
=

∞∑
n=1

(
1

nπ

)3

[sin (nπf)]
2

×

[
pn√

1 + p2n − 1 + 2k

]2
pn√
1 + p2n

, (14)

式中, m = mαmβ/(mα+mβ), mα和mβ分别为α

相和β相的液相线斜率; aL
α和aL

β分别为α相和β
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相的毛细常数; pn = 2nπ/p, p = VEλE/2D为共晶

生长的Peclet数; f是α-Ni相在共晶组织中的体积
分数, 为0.318 [13].

联立求解 (9)—(14)式, 可得到共晶界面过冷
度∆TE与共晶生长速率V E之间的变化关系如

图 5所示. 根据TMK模型,估算出激光熔凝实验中
试样表层平行激光扫描方向的共晶组织在凝固时

界面的过冷度约为112.5 K.
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图 5 根据TMK模型估算过冷度 ∆TE 随共晶生长速率

V E 的变化关系

Fig. 5. The variation curve of undercooling ∆TE

with the eutectic growth velocity V E estimated by the
TMK model.

Li等 [13]对Ni-Sn共晶进行深过冷快速凝固,
发现在过冷度超过 20 K时凝固组织中就有Ni-Sn
非规则反常共晶出现. 但是在激光快速熔凝条
件下, 根据KGT模型估算出实验中试样表层平行
激光扫描方向的枝晶组织凝固时的过冷度约为

50.4 K; 根据TMK模型估算出实验中试样表层平
行于激光扫描方向的共晶组织在凝固时界面的过

冷度约为 112.5 K. 即Ni-Sn共晶激光熔凝时, 尽管
试样表层组织凝固时的过冷度在 50.4 K和112.5 K
之间, 远大于深过冷凝固时的反常共晶出现的临界
过冷度20 K, 但是熔凝区枝晶间共晶组织仍然呈现
规则的层片状, 并未发现非规则反常共晶组织. 这
表明文献报道的临界过冷度并不是反常共晶出现

的充分条件. 需要指出的是, 激光快速凝固组织主
要呈现从熔池底部的外延生长方式, 而深过冷凝固
主要呈现组织自由生长的方式, 由前述分析可以推
断, 自由凝固和生长很可能是Ni-Sn共晶组织出现
反常共晶生长的必要条件.

4 结 论

本文采用液氮冷却Ni-28 wt%Sn亚共晶合金,
研究了经激光快速熔凝后组织的演化行为, 分析了

熔池中枝晶和枝晶间共晶形貌特征的产生条件, 并
利用枝晶和共晶生长理论模型对凝固过程中的过

冷度进行估算, 主要获得以下结论.
1)在液氮冷却条件下进行激光熔凝后, 熔凝区

组织可分为三部分, 即表层转向枝晶区 (约占整个
熔池的一半)、中部柱状枝晶区、底部部分熔融区,
组织相比于基材明显细化. 熔池中的枝晶生长方向
受到了热流方向和枝晶择优取向的双重影响.

2)基材中枝晶间共晶由层片状、棒状共晶和少
量离异共晶的混合体组成, 而熔凝区的枝晶间共晶
组织基本为规则的细小层片状组织, 这种转变主要
是由凝固速率的改变造成的.

3)分别应用描述快速枝晶生长的KGT模型和
描述快速共晶生长的TMK估算了激光熔凝条件下
熔池表层的过冷度约在 50.4—112.5 K之间, 远超
过在深过冷条件下产生Ni-Sn反常共晶的临界过冷
度20 K, 但未发现反常共晶组织. 这表明文献中所
报道的临界过冷度不是Ni-Sn共晶组织出现反常共
晶生长的充分条件.
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Abstract
The substrate of as-cast Ni-28 wt% Sn hypoeutectic alloy immersed in liquid nitrogen is rapidly remolten and

solidified by laser surface remelting with a scanning velocity of 10 mm/s and the laser power of 1950 W. The microstructure
of the substrate and its effect on the microstructure of the molten pool are investigated by scanning electron microscope
carefully. It is found that the substrate of the Ni-28 wt%Sn ingot is composed of coarse primary α-Ni dendrites and
the interdendritic (α-Ni+Ni3Sn) eutectic. The growth orientations of α-Ni dendrites and the interdendritic eutectic are
distributed nearly randomly in the as-cast substrate. There are three kinds of microstructure characterstic zones from
the top to the bottom of melted pool. The growth directions of α-Ni dendrites with the primary dendritic spacings
ranging from 4.19 to 6.91 µm are approximately parallel to the laser scanning direction at the top of the molten pool due
to the fact that the temperature gradient at the interface between the molten pool and substrate tends to be parallel
to the laser scanning direction. In the middle of the molten pool, the epitaxial α-Ni columnar dendrites are found to
be inclined to grow in the direction vertical to the bottom of the molten pool due to the fact that the temperature
gradients in most zones of the molten pool are perpendicular to the bottom of the molten pool. The formation of new
primary dendrites by the growth of the tertiary arm results in the decrease of primary dendritic spacing in comparison
with that at the bottom of the molten pool. There are a small quantity of residual α-Ni primary phase and a large
amount of (α-Ni+Ni3Sn) eutectic at the bottom of the molten pool. The microstructure of laser remolten zone is greatly
influenced by the substrate microstructure, and the growth direction of the α-Ni dendrite in the molten pool is also
affected remarkably by both the heat flux and the preferred crystal orientations for dendritic growth. Compared with
the mixed lamella, rod and divorced (α-Ni+Ni3Sn) eutectic microstructures in the substrate, the eutectic structure
in the molten pool is completely composed of the refined lamellar eutectic, which grows epitaxially in the direction
perpendicular to the interface between the molten pool and the substrate at the bottom of molten pool. The eutectic
lamellar spacing increases from the top (0.23 µm±0.01 µm) to the bottom (0.42 µm±0.02 µm) of the molten pool due
to the interface growth velocity decreasing from the top to the bottom. The Kurz-Giovanola-Trivedi model for rapid
dendritic growth and the Trivedi-Magnin-Kurz model for eutectic growth are used to estimate the growth undercooling
of the microstructure in the molten pool respectively. It is found that the growth undercooling of dendrites and the
eutectic in the molten pool should be between 50.4 K and 112.5 K, which is much larger than the critical undercooling
for anomalous eutectic growth found in the high undercooled solidification in the previous researches. This phenomenon
means that the critical undercooling for anomalous eutectic growth reported in the previous literature may be not the
sufficient condition for generating the anomalous eutectic.

Keywords: rapid solidification, turned dendrite, Ni-Sn eutectic, undercooling
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