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摘 薹 用复合熔盐净化与循环过热相结合的方法，研究了DD3单晶高温台金过玲熔体凝固组织的演化规律，获得了最大过持 

度 210 K．在所获得的过拎度范日内，其凝固组织 的形态发生三趺突变 第一次是在过冷度 为 30 K 时．因枝晶熟化、重熔．高度 

发达的树枝晶转变为第一类粒状晶；第二趺发生在过冷度为 78 K 时，固枝晶熟化被抑制，蛆织转变为细枝晶；当过件度大于等于 

180 K 时，组织固枝晶发生碎断和再结晶而转变为第二类粒状晶 
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ABSTRA CT The structure evolution of DD3 single crystal superalloy was systematically investi— 

gated using the method of molten salt denucleating combined with thermal cycle，by which a substantial 

degree of undercooling up to 210 K w produced W ith_Ⅲ the achieved range of undercooling 0-210 

K．two grain refinements OCCIIF． At the 1ower ran ge of undercooling 30 K．the dendrite growth is 

dominantly controlled by solute diffus ion，and the solidified dendritic morphologies are similar to those 

of the convent~ona1 as cast structure．The first grain refinement OCC~ $in a certain ran ge of under- 

cooling 30— 78 K．because of the dendrite break-up or ripening ownig to remelting． At the hlgher 

range of tmdercooling 78—150 K，however，solute trapping that results from hi曲 dendrite gowth ve- 
locity weakens the effect of solute diflusion on the dendrlte growth．In this case，highly developed fin e 

dendrite is form ed as a result of the restrained r~penin g prOC~SS．The decrease of the grain size above 

the critJca1 undercooling(△T =180 K1 is attributed to the stress that originates from the extremely 
ra_口id solidification process，which  results in the dendrite distortion．disintegration an d recrystalliz~tion 

finally． 

KEY W D RD S undercooling ，DD3 single crystal superalloy，microstructure evolution，recrystal- 

llzation 

快速凝固技术是 当前材料科学与工程中最活跃的研 

究领域之一 工业上已经采用的急冷快速凝固技术由于受 

传热过程限制只能制备出厚度或直径很小的合金， 限制 

丁快速凝固技术的应用范围 深过冷熔体中的晶体生长在 
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很大程度上不受外部散热条件控制，其生长速度可以达 

到甚至超过急冷过程中的晶体生长速度．如果过冷度足够 

大，常规情况下的晶体形核与长大受 抑制，液态金属将发 

生无偏析凝固而得到亚稳组织，如非晶合金 通常．液态金 

属深过冷的获得，原则上不受熔体体积限制．因此，深过冷 

技术是实现三维大体积液态金属快速凝固的有效途径． 

深过冷通常是指通过消除或减弱合金熔体中的异质 

形核作用使液态金属获得在常规凝固条件下难以达到的 

过冷度 其突出优点是，不同于急冷快速凝固的瞬态过程， 

可以在外界慢速冷却条件下清楚地观察大体积液态金属 
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的快速凝固进程．近年来，深过冷熔 速凝固的研究十 

分活跃 [1-4．．但直到目前为止，深过冷熔体凝固行为的 

研究主要集中在单相合金，如 Ni—Cu[4J：共晶台金，如 

Ni—Sn[s】
，Ni-B—Si[ 5_金属间化台物，如Ni—Al【 】等 针 

对工程性很强的多元高温合金深过冷的研究相对较步． 

1981年， Lux等 结合动力学过冷，研究了 MAR- 

M200高温合金的凝固组织在一定过冷度区间内的定向特 

性研究结果表明、在 7o_-100 K 过冷度范围内，若在凝 

固方向上人为保持 10 K／m 的温度梯度．可实现定向凝 
固 1992年，箍国亚琛工业大学 Stanescud等 191探 

索了一种利用过冷熔体自激发定向凝固 (ADS)技术制备 

高温台金单晶叶片的方法，基本方法与 Lux完全相同 

1994年， Lud~dg和 ~,Vanger等 [1o,ll J在非晶态涂层 

中利用 ADS技术制备了 CMSX-6镍基高温台金单晶叶 

片． ADS技术在过冷高温台金熔体的单晶制备以及计算 

机模拟方面虽已取得进展，但仍有以下不足： (1)该技 

术仅仅涉及到了小过玲度下高温台金的凝固组织演化及 

定向特性，而对于宽过玲度范围内的凝固组织演化和定向 

特性没有进行系统的研究：(2)该技术是过冷熔体自激发 

形核与强制性晶体生长的结合．并没有从根本上摆脱传统 

定向凝固中的热流约束 

本文在高纯氩气保护下．采用石英玻璃坩埚，对 10— 

15 g DD3单晶高温合金进行循环过热加特制熔盐的物理 

化学复合净化，旨在使其获得深过冷并探讨其过冷组织演 

化规律，得到适合 DD3单晶高温合金深过冷定向生长的 

过冷度范围 

1 实验方法 

本实验选用工业纯 DD3单晶高温合金，其基本成分 

(质量分数，％)为 Cr 9．5，Co 5，IVlo 3．8，W 5．2，Al 5．9， 

Ti 2．1，余为 Nil12 ．实验前，先将试样表面经机械打磨 

及化学侵蚀击除氧化皮，再将复合熔盐按比例配好，放入 

高温炉中于 1273 K 下烧结 2 h以确保水分去踪和成分 

均匀，然后将烧结熔盐粉碎作为净化剂．先将约 0．5 g净 

化剂撤在石英坩埚底部，放入 1O一15 g台金料．再将约 

1．2 g净化剂覆盖于台金上，然后将坩埚放入高频感应线 

圈内原位熔炼，熔炼前先抽真空至 10一 Pa，并充氩气保 

护 先将台金加热到约 1600 K、使熔盐完全包熔合金表 

面，再升温至 1700K，保温 2rain以充分排气，最后过热 

至 1823 K，保温 3 rain，并进行凝固 一重熔 一过热循环 

处理 台金的冷却曲线采用经标准 Rh—Pt热电偶标定的 

红外温度计记录．响应时间为 1 Ills，测量精度为 士5 K 

金相试样经 Cl3+HCl溶液腐蚀后，于 Neophot-i光 

学显微镜下观察显微组织． 

2 实验结果与讨论 

2．1 实验结果 

DD3单晶高温台金为 w 和 Mo复合固溶强化， A1 

和 Ti复合沉淀强化的镍基合金．在凝固过程中首先形成 

单相镍基固溶体1(占总体积的00％) ．并于凝固后期在 

晶粒交汇处形成少量 7／ 共晶，而在凝固完成后的冷却 

过程中逐渐从 7固溶体中沉淀析出细小 相 DD3 

单晶高温台金在深过冷快速凝固阶段具有同单相合金相 

似的凝固特征 [4,13 J 

在实验所能达到的过冷度范围内、 DD3高温合金发 

生了三次明显的组织转变，如图 1—4所示 当过冷度小 

于 30 K 时，较小过冷度下的枝晶自由生长促使合金凝 

固成发达的粗枝晶组织 (图 1)．且随过冷度的增大，枝晶 

组织粗化现象加剧，晶粒度上升；当过冷度为 30— 78 K 

时，得到第一类粒状组织 (图 2)，其晶粒度约为 60 m： 

当过冷度为 7 153 K 时，得到高度发达细密枝晶组织 

(图 3)，且随过冷度增加，枝晶细化 (图5b)：当过冷度大 

于 153K 时．枝晶发生第二粪粒化 (图4)，并且于 180K 

得到完全粒化的准球状晶粒，其晶粒度小于 60,am，过冷 

DD3单晶高温合金的晶粒度随过冷度的变化见图 5a 

2．2 BCT 计算模型 

过冷熔体中的枝晶生长同热力学过冷度和溶质过冷 

度相关．并且受凝固界面的毛细作用以及原子碰撞动力学 

围 1 DD3单晶高温合金在小于 30 K 过冷度下的组织演化 

Fig．1 M icr~ tructure evolution of DD3 single crystal superalloy in the undercooling range lower than 30 K 

(a)0 K (b)25 
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田 2 DD3单晶高温台叠在第一类粒化中的组织演化过程 

Fig．2 M icrostructure evolution of DD3 single crystal super— 

alloy in the grain refinement process uⅡd lower under 

different undercoolings 

(a)30K (b)55K (c)78K 

影响．根据 DCT模型，自由枝晶尖部的过冷度由以下四 

部分组成 【lq： 

AT=A +A五十ATr+ATk (1) 

式中，△ ，△ ，△ ，△ 分别被称为热力学 溶质、毛 

细作用 动力学过冷度，它们的详细表示可参阅文献 f14]． 

枝晶尖端液相溶质浓度 可表示为： 

=  

式中，Co是台金名义成分：L( )是溶质 Peclet数 

的 Ivantsov函数； K 是与速度相关的非平衡凝固溶质 

分配系数，可 用来评价溶质截留进行的程度 f 

= 等等 ㈣ 
式中， vD=D／ao是溶质扩散速度， ，D 和 0分别 

是平衡溶质分配系数，溶质扩散系数及液态合金中的溶质 

扩散特征长度． 

考虑到： (1)迄今未见有关 DD3高温台金的热物性 

参数的报道； (2)高温合金是 NI_cr，Ni—Al，N％Mo 

三种二元相图合并而组成的 Ni Cr Al—Mo四元系统为 

基础，通过 (Ni、Co，Fe)：Cr：(A1，Ti)：(Mo，W， 

Nb，V，Ta，Hf)方式引入其它元素 ；(3)N|_cr．Ni— 

A1，NI_M0在一定成分范围内均为单相固溶体．并且文献 

『1 71表明： Ni—Cr—AI-M0系统在与 DD3高温台金成分 

相同的情况下，在 800℃以上为单相 固溶体 Ni(Cr， 

A1，M01；(4)7(Ni)固溶体以Ni为基体 因此 尽管有 

其它元素活度的影响，但其凝固热物性参数不会有数量级 

的变化 选择文献 [18】中的 一(Ni)固溶体台金作为验证 

田 3 DD3单晶高温台金在中等过冷度范围内的组织演化 

Fig．3 M icrostructure evolution of DD3 “gle crystal superalloy under different undercoolings 

(a)105K (b)130K (c)]45 K 
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融 4 DD3单晶高温台金在第二次粒化中的组织演化 

Fig．4 M icvostructure evolution of DD3 single crystal superal|oy |n th grain refinem ent under id~ Ler undercooled 

(a)153 K (b)170 K (c)180K (d】，(e)210K 

l 
西 

§ 

50 70 9o 110 130 150 170 

Underoooling．K 

圈 5 DD3单晶高温合金晶粒及枝晶臂坷距随过冷度的变化 

Fig．5 Grain size(a)and primary a盯n spacing(b) undercoohng 

BcT模型的替代物，该合金的热物性参数如表 1所示． 

可以利用以上公式在熔体总过冷度和合金原始名义成分 

及所需参数已知的条件下计算各项过玲度，枝晶生长速 

度和枝晶尖端溶质浓度，所得结果如图 6，7所示 

Ludwig[10 J和 W'anger[11 J等利用 ADS 技术使 

GMSX一6高温合金在小于或等于 30 K 过玲度范围内得 

到定向枝晶组织：Ni-Cu单相合金在 0—30 K过冷度内 

得到高度分支的粗大枝晶组织 I4J，且随过冷度增大组织粗 

化加剧 DD3单晶高温台金在 0—30 K 过冷度范围内 

得到了类似于普通凝固条件下的树枝晶组织，枝晶一次和 

二次臂较为发达，二次臂有颈缩和熔断现象 (图 1)由此 

可见，当过跨度小于 30 K 时，凝固过程中存在枝晶的部 

分熟化和重熔．当 DD3单晶高温合金熔体在过冷条件下 

形核后，晶体生长的驱动力随过玲度增大而增大．液固相 

变释放出的潜热引起快速再辉，从而使得韧生枝晶骨架过 

热、熔断 但在 0—3O K 小过玲度范围内，金属液体结 

；； ；已 控 博  ̈ 伸 

E1 l6E0 口 E  mElJ 
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衰 1 rNi固溶体合金的热物性参数 【 剐 

Table 1 Physk~ param cters of the i alloy[ 

田 B 枝晶尖端各项过拎度分配与初始过拎度的关系 

FLg 6 Undercooling contribution 日 initial undercooling at 

the dendrite tip 

圉 7 枝晶生长速度与枝晶尖端溶质浓度与初始过拎度的关系 

Fig．r Growth velocity of dendrite and solute concentration 

at the dendrite tip口a initial undercooling 

晶的驱动力较小，因而液态金属的凝固速度、潜热释放速 

度、再辉速度以及再辉度都相应较小 I ．再辉引起的热冲 

击不能使初生枝晶骨架全部熔化，原始形貌尚存，所以在 

再辉后的慢速凝固阶段 (图 8)，残余液相以初生枝晶骨架 

为基底而外延生长，得到粗大的高度分支的枝晶组织． 

2．3 低过冷度的枝晶向粒状晶转变 

当过冷度大于 30 K时，DD3高温台金组织发生第 
一 类粒化，并且在 3O一78 K过冷度范围内，随过玲度增 

加组织形态经历了从不规则粒状晶、规则粒状晶到完全细 

圉 8 DD8单晶高温合金的冷却曲线 

Fig．8 The coaling cur~e of under,cooled DD 3 sin e crystaJ 

superalloy 

枝品这样一个过程 (图2)．过冷培体的凝固可分为两个阶 

段 (图8)：(1)初期快速凝固阶段，晶体一旦形核，便快速 

向过冷熔体内生长，自由枝晶瞬间充满整个试样空间，导 

致熔体再辉；(2)再辉使残存熔体温度迅速回升，体系进 

入受外界冷却条件控制的慢速凝固阶段 对于 30～78 K 

过冷度范围内的凝固过程，再辉使温度回升到固相线以上 

的较高温度，即再辉度较大．此时，剩余熔体的过冷状态 

基本消失，快速凝固阶段形成的枝晶骨架处于严重的化学 

过热状态 [41；而且 小过冷度下的枝晶偏析较大，这就为 

再辉后慢速凝固阶段枝晶的熟化提供了必要的溶质条件 

和温度条件．在强烈的热冲击下，大面积重熔使枝晶发生 

了熟化，形成图 2所示的组织 

2．4 中等过冷度下的细枝晶 

在中等过玲度 (78一l53 K)下， DD3单晶高温台 

金的凝固组织为细枝晶组织，如图 3所示，在中等过冷度 

下，熔体一旦形核，便处于具有较大过冷度的熔体包围之 

中，自由枝晶将以勇侠的生长速度按其晶体学取向高速生 

长，过玲度越大，枝晶越细密，如图 5b所示 

根据 BCT 模型的计算结果 (图 6，7)，自由枝品的 

生长受热扩散和溶质扩散共同控制 [41，在小于 78 K 过 

冷度范围内，由于过冷度很小，使得动力学过程对液固界 

面的溶质再分配影响甚微．因此随着过冷度的增长，枝晶 

尖端处液相溶质浓度 提高 (图 7) 导致溶质过冷度 

△ 的相应提高 (图6)，即在此过冷度范围内， △疋 远 

大于 △ ，而且因为热扩散长度 fT(=口／口)比溶质扩散长 

度4(=D／v)大3—4个数量级，枝晶生长对溶质扩散场 

的变化更加敏感，导致在小于 78 K的过冷度范围内，枝晶 

生长主要受溶质扩散控制．当过冷度大于 78 K时．晶体生 

长速度的增长使 明显偏离平衡分配系数 (式 (3))， 

溶质截留效应也逐渐明显起来，因此过冷度的继续增长会 

导致 △ 和 G 的减小 (图6，7)．说明在大于 78K过 

i L& E∞一 

．∞参  c 8 呈  0pu 
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冷度范围内，溶质扩散对枝晶生长的作用减弱， △丑 开 

始大于 △ ．因此在 78—153 K 过冷度范围内，热扩散 

取代溶质扩散对枝晶生长起主要作用．不同于 30 78 K 

过冷度范围内的凝固组织，该过冷度范围内的枝晶组织并 

未发生熟化 因为随过冷度的增大，再辉放出的潜热大多 

被过冷液相吸收，再辉度明显降低 【 ．同时，高的生长速 

度使枝晶偏析减小，故熟化过程所必须的温度和溶质条件 

被大大削弱，因此于中等过冷度范围内形成高度细密的枝 

晶组织． 

2．5 大过冷度范围内的准球状昌 

重复实验表明，当过冷度达到 153 K 时，DD3高温 

合金的凝固组织发生突变，开始形成第二类粒状晶组织， 

特 是在 180 K 以上过冷度时，组织由完全粒化的准球 

状晶掏成，局部组织有孪晶出现，且晶界平直，大致成六 

边形，如图 4e所示． 

BCT模型计算结果前已述及，当过冷度大于 153 K 

时，凝固速度突增，溶质截留效应更加明显， 趋近于 

1(图 7，式 3) 如图6所示， △珏 和 △ ，远大于 △ ． 

因此，在大于 153 K的过冷度范围内，除去热流扩散对枝 

晶生长的控制作用，由于枝晶尖端固液界面动力学因素而 

导致的原子碰撞也对其产生一定影响，而溶质扩散已不产 

生任何影响 另外，在该过冷度范围内再辉度将会更小 【 ， 

凝固时间很短，因此第二类粒化同固相重熔 枝晶熟化没 

有关系 众所周知，过冷熔体凝固过程中，生长速度越大， 

组织中的点、线 面缺陷越多 【墙J，大量溶质的截留、因晶 

格畸变而产生的巨大能量以缺陷形式存在于晶粒内部，液 
一 固相变中枝晶各部位不均匀收缩必将引起固相内应变能 

的骤然升高，同时快速凝固阶段形成的细小枝晶骨架间高 

速流动的熔体冲刷细小枝晶也必将产生一定的应力，共同 

促使枝晶变形、断裂 引起细化．而在随后的慢速凝固和 

冷却过程中，碎断枝晶在应变能的作用下，通过再结晶过 

程使晶粒进一步细化，形成第二类粒状晶 

3 结论 

(1)利用复合熔盐与循环过热相结合的净化方法，使 

10—15 g DD3单晶高温合金获得了210 K大过冷度 

(2)DD3单晶高温合金可发生定向凝固的过冷度范 

围在 7 153K之间 

(3)在 O 210K过冷度范围内， DD3单晶高温组 

织凝固组织发生三次形态转变：临界过冷度大于 30 K且 

小于 78 K时，组织从粗大讨枝晶转变为第一类粒状晶， 

第一类粒化的发生是由于枝晶的熟化与重熔 临界过冷度 

为 78 K 时，凝固组织从第一类粒状晶转变为高度发达的 

细枝晶；临界过冷度为 180 K 时、凝固组织由细枝晶转 

变为第二类粒状晶 第二类粒化则是在应力作用下枝晶发 

生碎断及其在应变能作用下发生再结晶的结果 
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