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铸态 U-5.5Nb 合金中的胞状分解 
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摘  要：研究了铸态 U-5.5Nb 合金连续冷却过程中的组织及相转变行为。利用 OM、SEM 和 XRD 对组织特征及

相组成进行了分析。结果表明，U-5.5Nb 合金在连续冷却过程中发生了不完全的胞状分解，形成了类似于珠光体

的片层组织，片层间距为 86~186 nm。XRD 分析表明片层组织由贫 Nb 的 α相和富 Nb 的 γ1−2中间相组成。胞状

分解优先在晶界和夹杂物周围形核并长大。通过对晶界处胞状分解组织特征以及热力学计算分析可以得到

U-5.5Nb 合金胞状分解满足 Fournelle-Clark 热激活分解机制。在夹杂物界面上观察到了一层连续的但厚度不均匀

的 γ1−2相薄膜(30~60 nm)，并且夹杂物和胞状分解聚集体分离。 
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U 具有高的密度(19.1×103 kg/m3)和独特的核性

能，在核工业中有多种用途。但纯 U 不耐腐蚀且塑性

差，实际使用中常在 U 中合金化 Nb 元素来改善耐腐

蚀性能和提高塑性。Nb 能完全溶解在高温 γ-U 中，但

在室温 α-U 中基本不溶解[1] (如图 1 所示)。因此，通

过高温 γ-U 区快速淬火能获得 Nb 元素均匀分布的

U-Nb 合金，从而改善纯 U 的耐腐蚀性[2]。淬火后的

U-Nb 合金在连续冷却和等温过程都会发生相转变。

当冷却速率大于 20 K/s 时能获得马氏体组织，冷却速

率小于 0.2 K/s 时会发生胞状分解(或称不连续沉淀)，

形成类似于珠光体形貌的两相组织[3−5]。JACKSON 指

出 U-5.6Nb 合金的等温转变曲线(TTT 曲线)由上下两

部分独立的 C 曲线构成。“上 C”曲线在 300~647 ℃

温度区间，主要发生胞状分解，引起耐腐蚀性能严重

恶化[6−7]，力学性能降低[3, 8]。而“下 C”曲线鼻子温

度为 400 ℃，引起材料的显著强化，但时效机理仍存

在很多争议。 

实际使用中 U-Nb 合金常通过高温淬火加低温时

效处理来获得优异的力学性能和耐腐蚀性能，而避免

发生胞状分解产生两相组织引起材料腐蚀性能恶化。

铸态 U-Nb 合金在连续冷却过程中，受模具散热速率

的影响，铸件可能会发生不完全的胞状分解。组织的

不均匀性导致应力产生，严重时会在铸件中产生裂纹 

甚至引起开裂。目前公开文献中很少有关于 U-Nb 合

金在连续冷却过程中胞状分解的研究报道，也未见有

关 U-Nb 合金中胞状分解机理的相关报道。本文作者

对 U-5.5Nb 铸造合金连续冷却过程中发生的胞状分解

组织特征及相结构进行研究，并对胞状分解机理以及

晶界和夹杂物周围胞状分解组织演变进行了详细的

分析和讨论，以期为 U-Nb 合金铸态组织转变及调控

提供新的认识。 

 

 

图 1  U-Nb 合金相图[1] 

Fig. 1  Phase diagram of U-Nb alloy[1] 
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1  实验 

 

采用真空感应熔炼技术制备 U-5.5Nb(质量分

数，%)合金铸锭。所用原材料为 99.7%的低碳贫铀和

99.9%的高纯 Nb 丝，模具为带保护涂层的石墨模具。

模具内径 60 mm，高度 200 mm。在模具上分布有 3

处测温热电偶，分别对应距铸锭底部 180 mm，100 

mm，20 mm 的位置，具体如图 2 所示。合金加热到

1450 ℃并保温 20 min，使 Nb 丝充分溶解，同时有利

于熔体除气，然后快速升温至 1580 ℃并保温 10 min，

随后降低感应线圈功率使熔体按照一定冷却速率开始

凝固，以减少内部缺陷。热电偶显示 3 个位置冷却速

率分别为 13.0、11.0 和 9.0 ℃/min。铸锭冷却至 1000 ℃

后停电并随炉冷却至室温。 

对铸锭进行机械取样，并采用化学成分分析法检

测 Nb 和杂质元素含量，其中 Nb 含量为 5.45%，杂质

元素主要为 C，测量结果为 150 μg/g。采用线切割方

法截取图 2 中对应测温点位置厚度为 10 mm 的样品，

制备成金相、扫描电镜以及 X 射线衍射用样品。3 种 

 

 

 

图 2  铸锭尺寸及铸造参数 

Fig. 2  Size of ingot(a) and casting process parameters(b) 

样品均采用 200 号、600 号、1000 号、1500 号和 2000

号水砂纸进行粗磨，然后采用 1.5 m 的三灵牌高效金

相抛光剂精磨至镜面。铸态组织采用 OLYMPUS 

(DSX−500)金相显微镜(OM)进行观察。晶界和夹杂物

处的组织形貌采用场发射扫描电镜(SEM)(HELIOS 

600I)进行确认。采用 X 射线衍射仪(XRD)(Empyrean, 

PANalytical, Holland)对铸态 U-5.5Nb 合金相组成进行

分析，采用 Cu 靶 K，波长=0.15406 nm，衍射角 2 

扫描范围为 30~90。 

 

2  结果与讨论 

 

2.1  组织特征 

图 3 所示为铸态 U-5.5Nb 合金锭上部、中部、下

部 3 个位置的金相组织。由图 3 可知，在 1000 ℃后随

炉 冷 却 过 程 中 原 γ-U 相 发 生 了 胞 状 分 解 。

ECKELMEYER 等[2]研究结果表明在 U-Nb 合金中冷

却速率小于 0.2 K/s 时，在偏析转变点(647 ℃)以下时

会发生胞状分解。本实验中模具外采用保温层包裹，

并通过控制冷却速率减少凝固过程中的缺陷，石墨模

具和保温层具有较高的温度，因此在随炉冷却过程中

降温缓慢，基体发生了不完全的胞状分解。由图 3((a)、

(c)和(e))可知，铸锭从上部到下部胞状分解体积分数

逐渐增加，统计分析表明 3 个部位分解的面积分数分

别为 40%、48%和 56%。铸锭上部分解较少是因为铸

锭上部无保温措施，降温较快，在 647 ℃以下停留时

间短。而铸锭下部保温效果好，降温慢，胞状分解时

间长，因此发生了更多的分解。由图 3((b)、(d)和(f))

可知，胞状分解主要在晶界和夹杂物周围优先形核，

这和其他学者观察到的结果相一致[9−10]。 

图 4 所示为 U-5.5Nb 合金铸锭不同部位的 SEM

像。图 4((a)、(c)和(e))所示和金相组织结果相一致，

胞状分解主要优先在晶界和夹杂物周围产生。图

4((b)，(d)，(f))所示为局部放大组织。由图可知，胞状

分解为片层状组织，上部、中部和下部 3 个位置的片

层间距分别为 86~163、90~168 和 93~186 nm。MANNA

等[11]认为胞状分解的片层间距主要与反应基体的过

饱和度有关。在本研究中不同部位片层间距的差异主

要是因为冷却速率不同而造成的转变时间不同，更长

的转变时间使得片层粗化，平均间距增加。由图 4 还

可以得到胞状分解在同一组织下的不同地方分解不均

匀。已有文献报道表明胞状分解程度主要取决于晶界

与分解相之间的微观取向以及晶界和相界面结构特 

征[12−13]。以上这些因素在不同界面之间存在很大差 
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图 3  U-5.5Nb 合金铸锭不同部位金相组织 

Fig. 3  Optical images of as-cast U-5.5Nb alloy at different positions: (a), (b) At top; (c), (d) At middle; (e), (f) At bottom; (a), (c), (e) 

In low magnification; (b), (d), (f) In high magnification 

 

异，因此胞状分解程度在不同位置上存在明显的差  

异[14]。 

 

2.2  相组成 

图 5 所示为铸锭不同部位的 XRD 谱，由图可知

胞状分解后形成贫 Nb 的 α相和富 Nb 的 γ1−2中间相。

XRD 谱中 γ1−2相峰从上至下逐渐增强，这也表明铸锭

下部发生了更多的胞状分解，形成了更多的 γ1−2 相。

文献[3, 8, 9, 15]指出胞状分解时并不是直接形成

U-Nb 合金平衡相图(见图 1)中的 α-U 和 γ2平衡相，而

是经历两种转变途径。首先是过饱和的 γ 相分解为贫

Nb的α-U(＜0.5%Nb)和 富Nb的 γ1−2 (~12.0% 1.2%Nb)

中间相。在继续的长时间过时效中 γ1−2 进一步分解为

α-U 和平衡的 γ2(~54%Nb)相。HACKENBERG 等[9]指

出前一个过程为不连续沉淀(DP)，也叫胞状分解，后

一个过程为不连续粗化(DC)。不连续沉淀一般可在较

低温度(300~647 ℃)较短时间(几十分钟以上)发生，而

不连续粗化一般在较高温度(400~647 ℃)长时间(数天

以上)保温才能发生。因此，在实际使用的 U-Nb 合金

中很难观察到不连续粗化的产生。本研究中铸造过程

持续几个小时，因此，本研究中发生的主要是不连续

沉淀反应即胞状分解。 
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图 4  U-5.5Nb 合金铸锭不同部位 SEM 像 

Fig. 4  SEM images of as-cast U-5.5Nb alloy at different positions: (a), (b) At top; (c), (d) At middle; (e), (f) At bottom; (a), (c), (e) 

In low magnification; (b), (d), (f) In high magnification 

 

 

图 5  U-5.5Nb 合金铸态样品 XRD 谱 

Fig. 5  XRD patterns of as-cast U-5.5Nb samples 

2.3  晶界处的转变 

大量文献研究表明[16−18]，胞状分解主要优先在晶

界处形核，尤其是大角度晶界处。图 6(a)所示为

U-5.5Nb 合金中晶界处的胞状分解 SEM 像，反应前端

成凸曲线状，以保证聚集体向前生长所需的化学势梯

度。文献[19]指出，聚集体生长可能在晶界的一侧，

也可能在晶界的两侧生长，这主要取决于转变温度 T。

当 T＞0.5TS(TS 固相线温度)时，在晶界的一侧生长，

当 T＜0.5TS时，在晶界两侧生长。但是在本研究中既

观察到一侧生长的分解，又观察到有两侧生长的分解

反应(见图 3 和 4)。因此，不同晶界局部的结构以及热

力学、动力学特征才是决定生长形貌的主要原因。 

胞状分解形核机制比较复杂，目前仍没有统一的

模型来描述，其中关注最多的是 TU 等[20]、RUSSELL[21] 
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图 6  晶界附近胞状分解及其机制 

Fig. 6  Cellular decomposition and mechanisms of U-5.5Nb alloy at grain boundary: (a) SEM images of cellular decomposition at 

grain boundary in U-5.5Nb alloy; (b) Schematic illustration of thermally activated motion of boundary mechanism[23] 

 

和 TU 等[22]提出的“褶皱”机制和 FOURNELLE 和

CLARK[23]提出的热激活机制。“褶皱”机制要求生长

的沉淀相和基体有严格的位相关系，因此不具有普适

性。热激活机制没有苛刻的晶体学取向要求，仅要求

界面能弯曲移动，并满足界面移动判据，因此热激活

机制更具有普适性。根据图 6(a)中晶界处胞状分解生

长形貌特征，U-5.5Nb 合金晶界处胞状分解更符合

FOURNELLE和CLARK[23]提出的热激活机制。图 6(b)

所示为根据 FOURNELLE 和 CLARK 提出的晶界迁移

示意图并稍做修改后得到的 U-5.5Nb 合金晶界处的胞

状反应示意图。由图 6(b)可知，首先在晶界(1)上形成

仿晶界沉淀相(α相和 γ1−2相)(2)；随着沉淀相的生长，

晶界开始向外弯曲(3)，Nb 原子向界面上偏聚并在相
和 γ1−2相之间扩散，使得 α 相和 γ1−2相继续生长，这

也产生了弯曲界面后端 Nb 原子的贫乏区。界面两边

Nb 原子浓度的差异，为晶界进一步弯曲和迁移提供了

驱动力，片层结构进一步生长(4)；随着晶界的进一步

迁移，沉淀相出现分叉或者新的沉淀形核产生(5)，胞

状组织也进入稳态生长阶段。图 6(b)中(5)的组织演变

形貌和图 6(a)中观察到的一致，说明热激活机制能很

好地解释 U-5.5Nb 合金中晶界处胞状分解组织的演变。 

为进一步验证热激活机制在 U-5.5Nb 合金中的可

行性，根据 FOURNELLE 和 CLARK 提出的产生胞状

分解判据[23]进行了热力学计算。其判据公式如下： 
 

m

0

V

LGP




 ＞2                                (1) 

 
式中：P 为胞状分解稳态生长过程中释放的吉布斯自

由能分数；G0 为吉布斯自由能；L 为片层间距的一

半； 为界面能；Vm为合金摩尔体积。HACKENBERG

等[24]通过实验获得了 U-5.6Nb 合金胞状分解的相关热

力学数据。将 HACKENBERG 等获得的数据代入式(1)

的左边， 其数值在 500 ℃时为 23.2，在 400 ℃时为

45.8，在 300 ℃时为 47.7，满足式(1)的判据要求。因

此，Fournelle-Clark 分解机制可以用于解释 U-5.5Nb

合金中的胞状分解。 

 

2.4  夹杂物周围的转变 

在 U-5.5Nb 合金中还观察到了胞状分解在夹杂物

周围形核长大的现象(见图 7(a))。U-5.5Nb 合金中的夹

杂物主要为碳化物(Nb2C 和 U(N,C)[25−26]，在冶金过程

中产生，其尺寸一般在 1~5 m。由图 3 和 4 可以得到

在夹杂物周围胞状分解速度比在晶界处更快。

MANNA 等[27]首先报道了相界面处的胞状分解现象，

并讨论了相界面处的组织转变机理。U-5.5Nb 合金中

的 Nb2C 或 U(N,C)夹杂物与母相界面相当于 MANNA

等[27]提出的相界面，其界面处的胞状分解组织特征如

图 7(b)所示。结果显示：1) Nb2C 夹杂物界面上形成了

一层连续的但厚度不均匀的 γ1−2相薄膜(厚度为 30~60 

nm)；2) Nb2C 夹杂物与发生胞状分解形成的聚集体之

间分离。 

将 MANNA 等[27]提出的界面相转变机理适当修

改，可用以解释 U-5.5Nb 合金中夹杂物界面处胞状分

解过程组织转变机理，如图 8 所示。由图 8 可知，
相中残留的过饱和溶质元素在 α/γ1−2界面或者 α/Nb2C

界面扩散(见图 8(a))，导致 γ1−2相发生粗化(见图 8(b))。 
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图 8  图示说明夹杂物界面处组织转变机理[27] 

Fig. 8  Schematic diagram of microstructure evolution mechanism at interface of inclusion: (a) Cellular decomposition of γ grain 

adjacent to an Nb2C inclusion; (b) Coarsening of γ1−2 lamellae and thickening of γ1−2 adjacent to former γ/Nb2C inclusion boundary; 

(c) “Necking” of γ1−2 lamellae resulting from tendency for interfacial area reduction; (d) Separation ofγ1−2 lamellae from former 

γ/Nb2C inclusion boundary[27] 

图 7  Nb2C 夹杂物周围胞状分解形貌 

Fig. 7  Morphologies of cellular decomposition

surrounding Nb2C inclusion: (a) Low magnification;

(b) High magnification at interface; (c) EDS data for 

Nb2C inclusion 
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随后 γ1−2相在连接处发生颈缩(见图 8(c))，这可能是因

为溶质元素在 α/γ1−2 界面和原 γ/Nb2C 界面进行了配

分。当所有的 γ1−2 相都发生了颈缩后在 Nb2C 界面上

形成了一层连续的山峰状薄膜，并且胞状分解聚集体

和原 γ/Nb2C 界面发生分离(见图 8(d))。图 7(b)中在夹

杂物界面处观察到的连续山峰状薄膜与图 8(d)中形成

的薄膜相一致，表明 MANNA 等的机制能用于解释

U-5.5Nb 合金夹杂物界面处的胞状分解组织演变特

征。 

 

3  结论 

 

1) U-5.5Nb 合金铸造在连续冷却过程中发生了不

完全的胞状分解，受冷却速率的影响，铸锭不同部位

分解程度不同。 

2) 胞状分解产物为贫 Nb 的 α 相和富 Nb 的 γ1−2

中间相，两相呈片层珠光体组织结构，片层间距在

86~186 nm 之间。 

3) U-5.5Nb 合金中的胞状分解主要在晶界和夹杂

物周围产生，并符合 Fournelle-Clark 热激活分解机制。 
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Cellular decomposition of as-cast U-5.5Nb alloy 

 

CHEN Dong, DENG Hong-zhang, TANG Qing-fu, WANG Zhen-hong, SU Bin, ZHANG Xin-jian, MENG Da-qiao 
 

(Materials Institute, China Academy of Engineering Physics, Jiangyou 621907, China) 

 

Abstract: The microstructures and phase transformation of as-cast U-5.5Nb alloy were investigated during continuous 

cooling. The results show that the incomplete cellular decomposition happens in the matrix which exhibits a pearlite-like 

morphology with the interlamellar spacing of about 86−186 nm, and the preferential sites initiate at prior γ grain 

boundaries and inclusions. The XRD analysis shows that the lamellar microstructure is composed of α phase with 

depleted Nb element and γ1−2 intermediate phase with rich Nb element. Moreover, The detailed characterization of 

morphology in grain boundary combining with the calculation indicate that the classical thermally activated motion of the 

boundary mechanism by Fournelle and Clark can successfully explain the cellular decomposition of the as-cast U-5.5Nb 

alloy. Some new insights are also found in inclusions interface that a continuous film of γ1−2 phase with a thickness of 

30−60 nm and a discontinuity between the inclusion and the cellular decomposition colonies are observed.  

Key words: U-Nb alloy; microstructure; phase transformation; cellular decomposition 
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