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过共晶 Al­18%Si 合金受控扩散凝固组织与行为 
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摘 要：采用受控扩散凝固(CDS)技术制备过共晶 Al­18%Si合金，研究其凝固组织随低温母合金温度变化的演变 

规律和凝固行为本质。结果表明：受控扩散凝固能抑制初生硅相的过度各向异性生长，有效改善合金凝固组织结 

构。采用适当温度的 Al­25%Si合金(800 ℃)和纯 Al(580 ℃)混合进行受控扩散凝固时，凝固组织中初生硅相分布 

均匀，无宏观偏析，且其平均尺寸达到 42.85 μm。当纯 Al温度偏低时，凝固组织中初生硅相偏聚严重；当纯 Al 

温度较高时， 凝固组织中初生硅相尺寸偏大。 分析表明： 在受控扩散凝固过程中， 固−液界面前沿形成了较小的“成 

分过冷”，初生硅相在过冷区内趋于平界面生长。溶质原子扩散距离的平方与平衡温度成对数关系，温度愈高， 

扩散愈充分，宏观偏析愈少。 
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Microstructure and solidification behavior of Al­18%Si hypereutectic 
alloy prepared by controlled diffusion solidification 
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Abstract:  Using  the  controlled  diffusion  solidification  (CDS)  technology,  the  predetermined  hypereutectic  Al­18%Si 
alloy was  prepared. The  solidification microstructure  evolutions  of Al­18%Si  alloy with  the  changing temperatures  of 
low–temperature  precursor  alloy  and  solidification  behavior  were  investigated.  The  results  show  that,  the  anisotropy 
growth  of  primary  Si  phase  is  inhibited  by  the  CDS  during  solidification  process,  which  can  effectively  improve  the 
solidification  microstructure  of  Al­18%Si  alloy.  Adopting  an  appropriate  precursor  alloys  mixing  condition,  which  is 
Al­25%Si alloy at 800℃ and pure Al at 580 ℃, the distribution of primary Si phase is uniformly and the average size of 
Si phase is 42.85µm in the solidification microstructure. When the temperature of pure Al is too low, serious segregation 
of  primary  Si  phase  exists  in  the  solidification  microstructure,  and  when  the  temperature  of  pure  Al  is  too  high,  the 
average  size  of  primary  Si  phase  is  large.  The  analysis  results  show  that,  during  the  little  constitutional  supercooling 
forming on the interface of solid­liquid in controlled diffusion solidification process, the primary Si phase tends to planar 
interface growth. The relationship between diffused distance square of solute and equilibrium temperature is logarithmic, 
the higher the equilibrium temperature, the more sufficient the solute diffusion, and the less the segregation. 
Key words:  hypereutectic Al­18Si  alloy;  controlled  diffusion  solidification;  equilibrium  temperature;  solute  diffusion; 
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受控扩散凝固(Controlled  diffusion  solidification) 
是通过控制两种不同成分和温度的母合金的混合来控 

制合金的凝固过程，最终得到非枝晶的目标合金，是 

一种通过控制质量流来有效改善合金凝固组织的新工 

艺。CDS 是在 1980 年首次由 LANGFORD 等 [1] 提出 

并用于解决变形合金的热裂问题，经过多年的研究和 

发展，CDS已成为一种细化晶粒、提高合金性能的方 

法。SAHA等 [2] 、SYMEONIDIS等 [3] 、GABRIEL等 [4] 

和 KHALAF 等 [5] 针对变形铝合金一直致力于 CDS 方 

面的研究，力求解决变形铝合金铸造过程中的热裂等 

问题。APELIAN等 [6] 、KHALAF等 [7] 和 SAHA [8] 基于 

热力学和动力学提出了 CDS的相关理论假设。 迄今为 

止，关于 CDS的研究主要集中在亚共晶铝系合金，对 

过共晶铝系合金， 尤其是过共晶铝硅合金的 CDS研究 

鲜有文献报道。 

过共晶铝硅合金以其高的耐磨性、耐蚀性、导热 

性和低的密度、线膨胀系数而成为理想的汽车活塞材 

料 [9] 。但是过共晶铝硅合金由于其凝固温度范围宽， 

铝的凝固收缩比大，传统凝固成形过程中初生硅相易 

长大成大块状或板片状，割裂了铝基体，严重影响合 

金的力学性能及后续加工性能 [10] 。因此，减小过共晶 

铝硅合金凝固组织中初生硅相的尺寸、改善初生硅相 

的形貌和分布成为亟待解决的攻关性难题，目前，国 

内外研究人员主要采用变质剂处理 [11−13] 、快速凝 

固 [14−15] 、挤压铸造 [16]  、熔体预处理 [17−18] 、半固态技 

术 [19−21] 细化初生硅相。 

本文作者采用受控扩散凝固 (CDS)技术制备 
Al­18%Si(质量分数)过共晶合金，力求抑制初生硅相 

的生长，控制初生硅相的形貌和分布，改善合金的凝 

固组织，提高合金力学性能，并探索受控扩散凝固的 

行为过程。 

1  实验 

以 过共 晶  Al­25%Si  合 金 ( 合金  1)和高 纯 
Al(99.99%)(合金 2)为母合金原料，采用受控扩散凝固 
(CDS)技术制备过共晶 Al­18%Si(合金 3)目标合金。 

受控扩散凝固的实验方法为：按过共晶 Al­25%Si 
合金与纯 Al的质量比为 2.571:1分别称取一定量的过 

共晶  Al­  25%Si  合金和纯  Al  母合金坯料，过共晶 
Al­25%Si 合金在  SG­7.5­10 坩埚电阻炉(Ⅰ)中经加热 

熔化、精炼后控制在温度 θ1，纯 Al在 SG­7.5­10坩埚 

电阻炉(Ⅱ)中经加热控制在温度 θ2，将温度为 θ1 的过 

共晶Al­25Si合金熔体通过漏斗(预热到温度θ1)与温度 

为 θ2 的纯 Al以 0.170 kg/s的速率进行混合， 其混合工 

艺如图 1 所示。同时，采用两根热电偶分别测量混合 

之后目标合金熔体内上部 a处和下部 b处的温度 θu 和 
θd，并用 16通道温度采集系统采集记录。待目标合金 

熔体快速冷却凝固后，分别在凝固组织的 a′处和 b′处 

取样，经打磨、抛光之后用  1  mLHF+3  mLHCl+5 
mLHNO3 溶液腐蚀 40~60 s， 在  MEF­3 金相显微镜上 

观察、拍照，分析其凝固组织。采用 Image­Pro Plus5.0 
软件计算晶粒尺寸和形状因子。 

为对比分析受控扩散凝固对过共晶  Al­18%Si 合 

金凝固组织的影响， 还研究了 Al­18%Si合金自然冷却 

的凝固组织， 即将 Al­18%Si合金置于石墨坩埚中加热 

至 720 ℃熔化，随即置于空气中自然冷却凝固。 

图 1  受控扩散凝固工艺图 

Fig.  1  Schematic  diagram  of  controlled  diffusion 

solidification 

2  结果与讨论 

2.1  受控扩散凝固中高低温母合金温度的选定 

表 1所列为本研究所用到的纯Al及Al­Si合金对 

应的固液相线温度。 采用CDS制备的过共晶Al­18%Si 
目标合金的共晶温度为  576  ℃，其液相线温度为 
660 ℃。 

合金熔体是由一定幻数的原子团簇和溶质原子共 

同组成，一定温度下，原子团簇的尺寸和结构保持着 

一定的稳定性。熔体温度升高，原子团簇向小尺寸数 

量占优方向发展；熔体温度降低，原子团簇向大尺寸 

数量占优方向发展。这些大尺寸的原子团簇可成为金 

属凝固过程中“准晶胚”，大尺寸的原子团簇越多，相 

同凝固条件下临界晶核的准晶胚就越多 [22]  ，因此， 

受控扩散凝固采用的  Al­25%Si 母合金温度应接近于 

液相线。 

在受控扩散凝固过程中，高硅母合金和低硅母合 

金的温差越大，受到的激冷作用越强，大尺寸的原子
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表 1  实验所用合金对应的固相线和液相线温度 

Table 1  Solidus and liquidus temperatures for Al­Si alloys 

Temperature point/℃ 
Alloy 

Solidus  Liquidus 
Δθ=θl−θs 1) 

Al­ 25Si  576  755  179 

Al­18Si  576  660  84 

Pure Al  660  660  0 

1) θl is liquidus temperature; θs is solidus temperature. 

团簇长大为临界晶核的数量越多，对晶粒细化效果越 

好。本研究采用高温液态 Al­25%Si 和低温固态纯 Al 
混合，两种母合金温差较大，Al­25%Si被瞬间激冷， 

大尺寸的 Si原子团簇迅速长大形成大量的临界晶核， 

低温固态纯 Al 熔化并向高温 Al­25%Si 熔体中扩散。 

混合之后，熔体内的热量扩散较之溶质在熔体内部先 

扩散均匀达到平衡，因此，熔体温度较之溶质先达到 

平衡，合金熔体的平衡温度应接近于目标合金 
Al­18%Si的液相线，不能低于其固相线温度，亦不能 

太高，否则，受到激冷之后的熔体中形成的临界晶核 

数量会较少，在晶核的生长过程中能够提供的临界晶 

核数量就相对较少，最终得到的初生硅相尺寸会有所 

增大，达不到充分细化初生相的目的。 

基于以上分析， 首先确定 Al­25%Si熔体的温度 θ1 
为 800 ℃，受控扩散凝固熔体混合之后的平衡温度应 

在 576~750℃之间，本工作分别选定 640、660、680、 
700 ℃为受控扩散凝固熔体平衡温度。受控扩散凝固 

是两种不同状态、不同成分的合金的混合过程，两种 

合金分别有着各自的内能，但是混合前后总内能是守 

恒的(忽略空气中散失的热量)，根据式(1)、(2)确定低 

温纯 Al的温度 θ2 分别为 375、470、580、660℃。计 

算过程中所需数据部分由 Pandat软件计算所得，所需 

数据如表 2所列。 

0 2 1 = ∆ + ∆  H H  (1) 

H n nc H 
b 

p  fus Δ d ) ( Δ + = ∫ θ θ 
θ 

θ 
(2) 

式中：ΔH1、ΔH2 分别为高温母合金和低温母合金的 

热焓变；θ为母合金温度；θb 为混合后熔体的平衡温 

度；n为合金的摩尔质量；cp(θ)为合金的等压比热容； 
ΔfusH为合金的熔化潜热。 

2.2    Al­18%Si 合金的自然凝固组织与受控扩散凝固 

组织对比 

图 2 所示为自然凝固组织和受控扩散凝固组织的 
XRD谱。从物相分析可以得到，两种凝固组织都是由 
α(Al)相和 β­Si相组成，并没有新相生成，而且从衍射 

峰强度上看， 各相含量的衍射峰值也没有明显的变化， 

所以受控扩散凝固只是改善凝固组织相的形貌和 

分布。 

图  2  Al­18%Si 合金自然凝固组织和受控扩散凝固组织的 

XRD谱 

Fig.  2  XRD  patterns  of  solidification  microstructure  under 

normal  cooling  and  controlled  diffusion  solidification  for 

Al­18%Si alloy 

图3所示为Al­18%Si合金自然冷却凝固组织及线 

扫描能谱。图 4 所示为受控扩散凝固组织及线扫描能 

谱。由图 4可以看到，自然凝固组织由初生 β­Si相和 

共晶(α+β)相组成。初生 β相为大片状和长条状的初生 

硅，其平均尺寸为 85.32 μm，共晶(α+β)相由铝基体和 

基体上最先析出相的条状共晶硅组成。受控扩散凝固 

组织由初生 β­Si相、 共晶(α+β)相和初生 α(Al)相组成， 

初生 β­Si相已经明显得到细化，呈五星瓣和多边形状 

均匀分布于组织中，共晶 β 呈条状规则分布于铝基体 

表 2  热力学计算所需数据 

Table 2  Date used in thermodynamic calculation 

cp/(J∙K −1 ∙mol −1 ) 
Alloy  θb/℃ 

Solid  Semi­solid  Liquid 
ΔfusH/(J∙mol −1 ) 

Al­25Si  17+20.96×10 −3 θ  53.46  30.35  10470.00 

Pure Al 
640，660，680，700 

20.67+12.38×10 −3 θ  −  31.80  11990.61
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图 3  Al­18%Si合金自然冷却凝固组织低倍 SEM像和高倍 SEM像线扫描能谱 

Fig.  3  Low  magnified  SEM  image  (a)  and  energy  spectrum  of  high  magnified  SEM  image  (b)  showing  solidification 

microstructures of Al­18%Si alloy under normal cooling in air 

图 4  Al­18%Si合金受控扩散凝固组织低倍 SEM像和高倍 SEM像线扫描能谱 

Fig.  4  Low  magnified  SEM  image  (a)  and  energy  spectrum  of  high    magnified  SEM  image  (b)  showing  solidification 

microstructures of Al­18%Si alloy under controlled diffusion solidification 

上， 少量的蔷薇状初生 α(Al)相临近初生 β相分布凝固 

组织中。 

过共晶  Al­18%Si 合金熔体实际是液相和难熔的 

硅质点的多相熔体，硅仅以微小质点或近程有序的原 

子团簇悬浮于熔体中。在自然冷却凝固过程中，当温 

度缓慢降至液相线时，大尺寸的原子团簇就成为异质 

形核的核心，随着温度的缓慢降低，熔体中的 Si原子 

得到充分的扩散，围绕这些异质核心，沿着小平面生 

长，最终长大成为粗大的板片状和长条状初生硅，这 

与以往文献报道的传统凝固组织相似。当温度降至固 

相线时，由于初生硅的析出，熔体的温度和溶质浓度 

均达到了共晶反应温度和浓度，Si原子作为先导相在 

共晶反应中呈针状不均匀析出，最终形成针片状共晶 

硅依附于铝基体上的共晶组织。而且初生相产生明显 

的宏观偏析，共晶组织呈现出微观的不均匀性，这均 

将严重影响合金的力学性能。
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在受控扩散凝固过程中， 高温 Al­25%Si合金熔体 

得到低温固态纯 Al的瞬间激冷， 较多的原子团簇发展 

为临界晶核， 熔体中的 Si原子在温度平衡和溶质平衡 

的凝固过程中向着临界晶核扩散，并最终长大为细小 

的多边形状初生 β­Si相。 

2.3  不同平衡温度下过共晶Al ­18%Si合金受控扩散 

凝固组织 

图 5 所示为不同平衡温度下受控扩散凝固铸锭上 

部 a′处和下部 b′处的凝固组织。 当固态纯 Al为 375℃ 

时， 即混合完成后熔体平衡温度为 640 ℃时(见图 5(a) 
和(b))，上部凝固组织中初生  β­Si 相含量极高，且有 

严重的团聚现象；下部凝固组织初生 β­Si相呈细小条 

状，但其数量极少，上下部宏观偏析现象严重。因为 

受到激冷之后的  Si 原子团簇发展成临界晶核的数量 

极多，在较低的平衡温度下原子扩散缓慢，导致临界 

晶核无法充分扩散开，在生长过程中堆叠连接成大块 

状、长条状的初生 β­Si相。 

图 5  不同平衡温度下受控扩散凝固 Al­18%Si铸锭上部和下部的凝固组织 

Fig.  5  Microstructures  of  top  ((a),  (c),  (e),  (g))  and  bottom  ((b),  (d),  (f),  (h))  of  Al­18%Si  by  CDS  at  different  equilibrium 

temperatures: (a), (b) 640℃; (c), (d) 660℃; (e), (f) 680℃; (g), (h) 700℃
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当固态纯 Al为 470℃时， 即混合完成后熔体平衡 

温度为 660 ℃时(见图 5(c)和(d))， 混合之后的熔体中， 

原子和原子团簇形成的临界晶核未发生足够充分的扩 

散，造成凝固铸锭上部的初生 β­Si相有一定程度的偏 

聚，但其尺寸相对细小，未有严重的堆叠连接。其下 

部凝固组织的初生 β­Si 相含量较之纯 Al 为 375 ℃时 

有所增加， 但其上下部差距仍然较大， 宏观偏析明显。 

当固态纯 Al为 580℃时， 即混合完成后熔体平衡 

温度为  680 ℃时(见图  5(e)和(f))，混合后形成的临界 

晶核和溶质原子相互扩散充分，上下两部分溶质浓度 

梯度差别极小，上下部的凝固组织中初生 β­Si相含量 

无明显差距，细小且分布均匀，无宏观偏聚产生，且 

其上下部平均尺寸达到 42.85 μm。 

当固态纯 Al为 660℃时， 即混合完成后熔体平衡 

温度为 700 ℃时(见图 5(g)和(h))，上下两部分的凝固 

组织中溶质扩散充分，初生 β­Si相分布均匀，无宏观 

偏析，但是，其初生 β­Si相长大趋势明显，尺寸明显 

有所增大。 

对比以上  4  种采用受控扩散凝固得到的过共晶 
Al­18%Si 组织可见，当低温固态纯 Al为 580 ℃时， 

得到的初生 β­Si相尺寸最为细小圆整，且分布均匀， 

无明显的宏观偏聚产生。固态纯 Al温度太低，混合之 

后的平衡温度较低，溶质原子扩散不充分，宏观偏聚 

严重，固态纯 Al温度太高，激冷之后形成的临界晶核 

数量较少，凝固组织中的初生 β­Si相尺寸偏大。 

2.4  过共晶 Al­18%Si合金受控扩散凝固行为 

根据  Al­Si 合金平衡相图，在平衡凝固条件下， 

过共晶 Al­Si合金凝固组织由初生 β­Si相和共晶(α+β) 
相组成。自然凝固接近于平衡凝固条件，其溶质  Al 
的扩散如图  6(a)所示。当熔体温度接近于固−液相线 

时，以熔体中稳定存在的大尺寸原子团簇和细小的预 

结晶核为形核质点开始形核生长。随着凝固的进行， 

在固液界面前沿的液相内形成了稳定的溶质富集层， 

并且液相内溶质 Al的浓度随距固−液界面距离的增加 

而减小。与此相对应，液相线温度 θl 则由低变高，热 

量扩散较之溶质扩散要快，因此，固−液界面前沿实 

际温度 θs­l 分布线低于液相线温度 θl 分布线时，在固− 
液界面前沿形成了“成分过冷区”。“成分过冷”判别式 

为 [23] 

0 L 

L 

Δ G 
v D 

θ 
≥  (3) 

式中：GL 为液相内实际温度梯度；v 为固−液界面推 

进速度； DL 为液相中溶质扩散系数； Δθ0=mLc0(1−k0)/k0 
为结晶温度间隔。 

由式(3)可见，结晶温度间隔愈大，“成分过冷”倾 

向愈大，平界面愈容易破坏。自然凝固时，较大的结 

晶温度间隔造成较大的“成分过冷”；在过冷区内，Si 
原子快速向初生 Si晶核的小平面堆积，领先生长，形 

成了大片状和长条状的初生 β­Si相；且液相向外排出 

热流的方向与液固界面向前推移的方向相反，在这个 

图 6  过关晶 Al­Si合金凝固时初生 Si相生长界面前沿 Al溶质和温度分布 

Fig. 6  Distribution of Al solute concentration and temperature in front of growing primacy Si phase for hypereutectic Al­Si alloy 

solidification: (a) Normal solidification; (b) CDS
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过程中，凝固时间取决于液相向外排出热量的速度。 

受控扩散凝固(CDS)使合金熔体在微观结构上呈 

现出较大的温度起伏、能量起伏和成分起伏。在其过 

程中，由于高温 Al­25%Si被低温纯 Al 瞬间激冷，原 

有的平衡状态被打破， Si原子在熔体中的溶解度降低， 

迅速向熔体中大量稳定存在的质点或原子集团附着析 

出，形成了大量的临界晶核，同时，低温固态纯  Al 
受热迅速熔化。在此过程中，由于强烈的混合冲刷， 

在混合后的整个熔体内形成了很多个混合在一起的溶 

质 Al的成分贫乏区和成分富集区， 并且在每一个微区 

内温度梯度极小，成分贫乏区大量的初生硅临界晶核 

向成分富集区扩散并吸收四周的  Si 原子开始生长， 
Al  原子从成分富集区的液相向成分贫乏区的固相扩 

散，液相溶质富集层内溶质 Al的浓度随距固−液界面 

距离的增加而增加，与此相对的，液相线温度 θl 则由 

高变低再变高，如图 6(b)所示，L1 为凝固开始时的溶 

质 Al扩散曲线，在凝固开始时，固−液界面前沿实际 

温度  θs­l 分布线低于液相线温度  θl 分布线，固液界面 

前沿形成了较小的“成分过冷”，凝固界面更趋于平界 

面生长。 

大量的  Si 原子在成分过冷区内向临界晶核四周 

堆积，初生 β­Si相只能趋于平界面缓慢生长为尺寸较 

小圆整度较高的多边形状。由于热量扩散较溶质扩散 

快的多，一段时间之后，区域之间浓度梯度减小，溶 

质 Al 扩散曲线如图 6(b)中 L2 所示，浓度变化引起液 

相线变化至 θ′l， 而区域实际温度变化至 θ′s­l, 此时在溶 

质 Al的贫乏区和富集区都出现了“成分过冷”， 在成分 

贫乏区的过冷区内初生 β­Si相继续以平界面生长，成 

分富集区由于 Al 原子富集 Si 原子贫乏使得在成分过 

冷区内结晶析出初生 α(Al)相。 

受控扩散凝固是一个控制热量扩散和溶质扩散的 

过程，凝固是随着液相向外排出溶质进行的，因此， 

凝固时间与热量和溶质的扩散速率密切相关，而热量 

扩散速率取决于熔体本身和外界环境，当熔体和外界 

环境一定的情况下， 凝固时间只与溶质扩散系数有关。 

根据扩散系数与温度之间的关系 [24] ： 

 
 
 

 
 
 − = 

RT 
G D D 
2 
Δ exp  m 

0  (4) 

式中：D为扩散系数；D0 为扩散常数；ΔGm 为扩散激 

活能；R为摩尔气体常数；T为热力学温度。 

由菲克第二定律 [24] ： 
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解式(6)得： 
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查高斯函数误差表 [23] 得 
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将式(4)代入式(9)简化得 
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由式(10)可以看出，扩散距离的平方与扩散时间 

呈正比关系，与温度呈指数关系。当扩散时间一定时， 

温度越高，溶质原子扩散的距离越大，也就是扩散速 

率越快。在受控扩散凝固过程中，混合之后的平衡温 

度越高，溶质 Al 原子和 Si 原子团簇之间的相互扩散 

越充分，区域之间的宏观偏聚越少。 

2.5  受控扩散凝固行为中的温度变化 

图 7 所示为受控扩散凝固两母合金混合过程中熔 

体温度的变化曲线，θu 表示在工艺图 1 中的位置 a 处 

测得温度曲线，θd 表示在位置 b 处测得的温度曲线。 

由图 7可以看出，图 7(a)~(d)都从 A点开始剧烈升温， 

达到最高点 B点之后温度急剧下降，到达 C点之时下 

降趋势转缓，直至两条曲线在 D点重合之后温度趋于 

平稳。

在 θd 温度曲线上，A 点之前的温度为热电偶在 b 
处的固态铝表面测得的温度，其温度曲线是缓慢上升 

的。在 A 点之时，高温 Al­25%Si 合金开始浇入，温 

度急剧上升；到 B点之时浇入结束，θd 达到最大值， 

之后由于固态纯 Al的吸热熔化，下部温度急剧降低， 
θd 温度曲线急剧下降；到达 C 点之时，纯 Al 熔化停 

止，下部温度基本达到均衡，伴随着热量的扩散，上 

下部温差开始缩小，θd 曲线下降趋势转缓；到 D点之 

时，两条曲线重合，上下部温度达到平衡。 

位置 a 处的热电偶在固态铝上方，并未直接接触 

固态纯 Al，因此，混合开始之前 θu 温度较 θd 温度要
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图 7  与不同温度纯 Al混合时受控扩散凝固熔体的温度曲线 

Fig. 7  Temperature curves of CDS melt mixed with pure Al at different temperatures: (a) 375℃; (b) 470℃; (c) 580℃; (d) 660℃ 

低，混合开始后，θu 曲线的上升较 θd 要晚 2~3  s。在 

混合结束时，上下部区域之间温度梯度极大，并且在 

下部的各个小区域之间也存在着较大的温度梯度。伴 

随着下部固态低温纯 Al的吸热熔化， 下部各区域之间 

温度梯度逐渐减小，至纯 Al熔化停止时，下部区域之 

间温度梯度达到最小， 与此同时，伴随着热量的扩散， 

上下部之间的温度梯度继续减小， 并在D点时近于零， 

熔体温度达到了平衡。随后，溶质继续发生扩散，当 

浓度达到平衡时，由于溶质原子的无规则热运动，浓 

度平衡并未造成熔体温度的变化。期间，θu 曲线的最 

高点较 θd 的要低，说明在 θu 达到最高点时，由于下部 

固态纯 Al的熔化吸热并伴随热量的扩散， 上部温度有 

所降低。同时随着热量的扩散，上下部温度梯度的减 

小， 溶质 Si原子和大尺寸原子团簇从高浓度向低浓度 

的区域扩散发生质量传递。 

从图 7中可以看出，随着固态纯 Al温度的升高， 

混合结束达到 D点处温度平衡所需要的时间减少。这 

是因为固态纯 Al的温度越低， 混合之后熔化所吸热的 

热量越多，下部温度越低，同时上部受到的激冷效果 

更显著，瞬间形核的数量越多，结晶硅放出的潜热也 

越多，导致上下部的温度梯度增大，达到平衡所需要 

的时间延长。800 ℃的 Al­25%Si 与 375 ℃的纯 Al混 

合达到平衡时的温度为 618℃， 与 470℃纯 Al混合后 

的平衡温度为 651℃， 与 580℃纯 Al混合后的平衡温 

度为 670℃，与 660℃纯 Al混合后的平衡温度为 789 
℃。与计算选定的温度之间的误差大约为 10℃，这主 

图 8  CDS过程温度变化示意图 

Fig. 8  Schematic diagram of typical thermal profile observed 

in CDS process
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要是由实验操作过程中的热量流失所引起。 

本研究通过对过共晶  Al­18%Si 合金受控扩散凝 

固过程温度的实时测定和对凝固组织的分析，将过共 

晶 Al­18%Si 合金受控扩散凝固过程分为  3 个阶段： 
1) 混合阶段：即图 8中的 AB段，在 A点时混合 

开始， 温度为 θ1 的母合金 1开始浇入到温度为 θ2 的母 

合金 2中，低温固态的母合金 2 开始升温并熔化，高 

温母合金 1受到激冷而开始形核，并且熔体下部的形 

核数量少于上部的，在 B点时混合结束，熔体温度达 

到最高。此时，熔体上下部及各区域之间存在较大的 

温度梯度和浓度梯度，且上部温度高，下部温度低； 

上部 Si 摩尔分数高，Al摩尔分数低；下部 Si 摩尔分 

数低，Al摩尔分数高。 

2) 温度平衡阶段：即 BCD 段，混合完毕之后， 

低温固态母合金 2继续熔化，熔体温度剧烈降低，到 

达 C点之时，固态母合金 2熔化完成，此时，熔体上 

下部仍存在较大的温度梯度及浓度梯度，随着热量和 

溶质的扩散，已形核的初生 β­Si相在较小的成分过冷 

区内开始缓慢生长。由于热量扩散较溶质扩散快，熔 

体温度在 D点达到了平衡，此时各处温度均一。 
3) 均匀降温阶段：即 DE段，熔体各处温度达到 

平衡之后，熔体温度的降低主要是由外界环境引起的 

均匀性降温；温度降低的同时，溶质原子和已形核生 

长的晶核发生相互扩散，初生 β­Si相继续生长；当温 

度降至富 Al区液相线以下时，在富 Al 区结晶析出初 

生 α(Al)相；随着凝固的进行，当温度降至共晶线时， 

发生共晶凝固。 

这与加拿大学者  KHALAF 等 [7] 在采用受控扩散 

凝固(CDS)研究亚共晶铝合金中非枝晶初生 α(Al)相形 

成机理的基础上，提出的亚共晶铝合金受控扩散凝固 

阶段论极为相似。 

3  结论 

1) 受控扩散凝固有效地改善了过共晶  Al­18%Si 
合金的凝固组织，抑制了初生 β­Si相的过度向异性生 

长，提高了初生 β­Si相晶粒圆整度，减弱了凝固组织 

中的偏聚现象。 
2) 采用适当温度的Al­25%Si(800 ℃)和纯Al(580 

℃)能够得到较好的凝固组织， 其初生 β­Si相平均尺寸 

达到 42.85  μm。纯 Al 温度过低会导致混合之后平衡 

温度太低， 产生较大宏观偏析，纯 Al温度过高会导致 

初生 β­Si相过度长大。 
3)  在受控扩散凝固行为过程中，固−液界面前沿 

液相内形成了较小的“成分过冷”，临界晶核在成分过 

冷区内趋于平界面生长，且溶质原子扩散距离的平方 

与温度成指数关系，温度越高，扩散越充分，宏观偏 

聚越少。 
4) 根据受控扩散凝固过程中熔体的温度变化， 将 

其分为 3 个阶段：混合阶段、温度平衡阶段、均匀降 

温阶段。 
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