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近液相线铸造 Al­Si 合金浆料非枝晶组织的形成与演变 
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摘 要：通过对比实验的方法，利用多次抛光原位观察和金相分析对近液相线铸造 Al­Si 合金浆料非枝晶组织的 

形成及演变规律进行研究， 进而从熔体结构角度探讨非枝晶组织形成和稳定存在的机制。 结果表明： 对于 Al­7.97Si 
工业用铝合金，在 390~400℃的热环境中，常规近液相线铸造半固态浆料的转移及流变成形时间约为 15 s；而在 

液相线以上不高温度区间对熔体施加旋转磁场作用，可延长浆料转移及流变成形的时间，其主要原因是旋转磁场 

对过热熔体产生的扰动作用一直影响到凝固过程的形核与长大，一方面使熔体中原子集团的尺寸、形状及分布发 

生改变，为提高形核率创造了条件，另一方面使固－液界面前沿的溶质浓度梯度减小，抑制成分过冷，同时增大 

了晶核稳态球形长大的临界半径。 
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Formation and evolution of non­dendrite microstructure of 
Al­Si alloy slurry fabricated by near liquidus casting 
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Abstract:  By  comparing  different  experimental  schemes  and  using  multiple  polishing  in  situ  observation  and 
metallographic analysis, the evolution law of non­dendrite microstructure of Al­Si alloy slurry fabricated by near liquidus 
casting was researched. Further, from the perspective of melt structure, the formation mechanism and stable existence of 
non­dendrite microstructure was discussed. The results show that, for Al­7.97Si, at 390−400 ℃, the process of  transfer 
and rheoforming of  semi­solid slurry will  cost 15s by conventional near  liquidus  casting. However,  in  the temperature 
range not high above  liquidus, because of  the  effect of  applied rotating magnetic  filed,  the  time of  transfer  and  slurry 
rheoforming is elongated. The main reason is that the disturbance caused by rotating magnetic filed for overheating melt 
always influences the nucleation and growth during solidification. On one hand, the disturbance changes the sizes, shapes 
and distribution of atomic clusters, which provides the conditions for increasing nucleation rate; on the other hand, it also 
decreases  the  solute  concentration  gradients  of  solid­liquid  interface,  which  restrains  composition  overcooling  and 
increases the critical radius of globular growth for crystal nucleus in stable state. 
Key  words:  Al­Si  alloy;  superheat  melt;  rotating  magnetic  filed  treatment;  non­dendrite  microstructure;  evolution; 
stability; melt structure 

自 1971年美国MIT的 SPENCER等 [1−2] 开始研究 

半固态组织以来，国内外开发了多种半固态材料制备 

技术 [3−8] ，至今方兴未艾。其中，仅浆料制备方法就有 

十余种，如机械或电磁搅拌法、近液相线铸造等，这 
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些工艺方法各有优缺点，目前这方面研究主要集中在 

工艺优化、新工艺开发及后续流变成形和凝固组织控 

制机制等方面。然而，随着浆料制备基础理论及短流 

程流变成形技术研究的不断深入，制约其进一步发展 

和应用的瓶颈问题仍然是半固态浆料存储和转移过程 

中组织的枝晶化，为此研究浆料的非枝晶组织形成与 

演变规律具有重要意义。 

近液相线铸造法(Near  liquidus  casting)由东北大 

学与墨尔本大学合作提出，是铸态组织非枝晶化的有 

效方式之一，主要通过控制合金熔体的浇注温度、保 

温时间及凝固条件等因素获得理想的非枝晶组织，具 

有适用合金范围广、 生产效率高、 投资少等优点。 2000 
年，FLEMINGS教授等将机械搅拌与近液相线铸造相 

结合开发了新MIT法 [9] ，半固态浆料制备开始呈现出 

复合化发展趋势 [10] ，即一种或几种方法与近液相线铸 

造相结合制备半固态浆料，如短时弱电磁搅拌与低过 

热度浇注法 [11−12] 、近液相线铸造与应变诱导半固态等 

温处理 [13] 、剪切低过热度浇注 [14] 等，使半固态浆料的 

质量更加优异。因此，本文作者在研究  Al­Si 合金近 

液相线保温过程中枝晶组织演变 [15] 和近液相线铸造 

浆料非枝晶组织形成基础上，将液相线以上不高温度 

区间熔体的旋转磁场处理与近液相线铸造相结合，通 

过对比实验法探讨熔体旋转磁场处理对近液相线铸造 

浆料组织形成的影响，以期揭示出非枝晶组织近球形 

或球形长大的依时行为及其稳定性，并从熔体结构角 

度进一步讨论近液相线铸造非枝晶组织的形成机制。 

1  实验 

1.1  实验材料 

实验用铝合金铸锭的化学成分如表 1 所列，采用 

差热分析方法测得该合金液相线温度为 616.9 ℃，共 

晶温度为 577.2℃。 

表 1  铝合金的化学成分 

Table  1  Chemical  composition  of  aluminum  alloy  (mass 

fraction, %) 

Si  Mg  Ti  Fe 

7.97  0.60  0.18  0.051 

Cu  Zn  Al 

0.010  0.0026  Bal. 

1.2  实验方法 

合金在 40  kg 的石墨坩埚电阻炉中进行熔炼，电 

阻炉功率为 18 kW，熔炼温度为 720 ℃，精炼完毕后 

经适当保温静置，然后开炉浇注，将熔体浇入预热温 

度为 390~400℃的不锈钢铸型中(见图 1)， 装满熔体的 

铸型在 390~400℃的热环境中分别保温 0、1、2、3、 
6、10、15 和 20s 后直接放入 10%盐浴中激冷。合金 

熔体浇注时的实测温度为  618 ℃，采用镍铬−镍硅热 

电偶测温。 

图 1  激冷铸型示意图 

Fig.1  Schematic diagram of chilled cast (unit: mm) 

熔体处理实验在自制的旋转磁场产生装置中进 

行，该装置主要由本体磁场发生器、水循环冷却系统、 

搅拌器控制柜、热交换器和搅拌坩埚等组成，如图  2 
所示。开启控制柜后，本体搅拌器产生旋转磁场，通 

过调节励磁电流和频率的大小来改变旋转磁场强度， 

励磁电流和频率分别在 0~100A、 5~50 Hz范围内无级可 

调。搅拌坩埚采用不锈钢制成，尺寸为 d 105 mm×100 
mm。为防止坩埚内的熔体氧化、卷气或外溢，搅拌 

时加盖密封。磁场作用于熔体的时间为 50  s，获取试 

样的方式同上。 

1.3  组织检测 

将水淬试样沿轴线剖开，取试样上相同位置的区 

域进行粗磨、精磨、抛光，然后用 0.5%(体积分数)HF 
水溶液进行化学腐蚀。 用 Neophot−32光学显微镜观察 

试样中初生 α(Al)相形貌。 对获得的显微组织在金相分 

析软件系统中进行定量分析，即分别测出每块区域组 

织中初生 α(Al)相晶粒的等积圆直径和形状系数， 取平 

均值后得出该工艺条件下制得试样的平均等积圆直径 
(d)和平均形状系数(μ)。其中，等积圆直径通过测量穿
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图 2  实验设备和本体磁场发生器示意图 

Fig.2  Schematic  diagram  of  experimental  equipment  and 

ontologies magnetic  generator: 1—Aluminum  alloy melt;  2— 

Temperature  control  system;  3—Stainless  steel  crucible;  4— 

Ontologies  magnetic  field  generator;  5—Thermocouple;  6— 

Holding  furnace;  7—Whole  magnetic  field  generator;  8— 

Control cabinet of magnetic field generator 

过形心的两条长轴和两条短轴获得， 初生 α(Al)相的形 

状系数由下面公式计算后取平均值得到。 

2 
π 4 
P 
S 

c = µ  (1) 

式中： S和 P分别为 α(Al)相晶粒的截面积和截面周长； 
μc 介于 0~1之间，μc 越趋近 1，表明 α(Al)相枝晶退化 

效果越显著 [16] 。 

金相分析过程的难点是二维显微组织中非枝晶和 

树枝晶的区分问题。光学显微镜得到的是二维金相图 

片，只能显示出晶粒在所观察截面内的分布情况，组 

织中初生 α(Al)相形状复杂， 金相显示为独立的晶粒在 

抛光截面下面很可能是和其他晶粒相连接的，即它们 

其实是同一个树枝晶，只是被抛光截面切割成类似于 

几个独立的晶粒。为此，本研究在金相分析中采用多 

次抛光原位观察的方法，可以获得一定厚度范围内多 

个抛光截面中的晶粒尺寸和分布信息，进而推出晶粒 

在抛光截面法向的形貌和分布，最终辨别出该厚度层 

内的树枝晶和非枝晶组织。图 3所示为采用多次抛光 

原位观察法区别树枝晶和非枝晶并对其尺寸进行测量 

的示意图。 

图 3  多次抛光原位观察法示意图 
Fig.3  Schematic  diagram  of  in­situ  observation  by  repeated 
polishing 

2  结果与分析 

2.1 非枝晶组织的形成 

图  4(a)和(b)所示分别为合金熔体在液相线以下 
(611  ℃)浇注到  550~560  ℃预热铸型和液相线以上 
(618℃)浇注到 390~400℃预热铸型的显微组织。 从图 
4(a)中可以看出，所形成的初生 α(Al)相非枝晶比较粗 

大、不圆整且分布不均匀，树枝晶生长在所形成非枝 

晶的外侧。这说明激冷过程中，坩埚中先期结晶核心 

在铸型内发生树枝状晶长大， 如图 4(a)中区域 1所示； 

而熔体中剩余的其它液相中，一部分形成细小的非枝 

晶(区域  2)，另一部分形成细小的树枝晶(区域  3)； 

图 4  近液相线铸造 Al­Si合金浆料的组织形成 
Fig.4  Microstructure  formation of Al­Si  alloy  slurry by near 
liquidus  casting:  (a)  Pouring  temperature  of  611  ℃;  (b) 
Pouring temperature of 618℃
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从图 4(b)中可以看出，熔体中剩余液相同样有一小部 

分形成细小的树枝晶(区域 4)， 但大部分剩余液相在铸 

型中形成蔷薇状或近球形非枝晶(区域 5)。 这说明在液 

相线以下浇注制浆时，非枝晶组织的结晶核心大部分 

产生于坩埚壁或液面，由于激冷条件下，热环境不均 

匀，剩余液相中大部分直接呈枝晶化生长；当液相线 

以上浇注制浆时，非枝晶组织的结晶核心形成于预热 

铸型，一般为内生形核；当铸型预热温度较高时，浆 

料组织由于激冷作用会形成细小的树枝晶，减少了非 

枝晶的比率，所以，从浆料非枝晶组织形成看，铸型 

的预热温度为 390~400℃比较合理。下面将在相同的 

铸型预热温度条件下分析浆料非枝晶组织的演变及其 

稳定性。 

2.2  非枝晶组织的演变 

图 5所示为预热铸型中浆料在不同保温时间下的 

图 5  浇注温度 618℃下 Al­Si合金浆料的非枝晶组织演变 
Fig.5  Non­dendritic microstructure evolutions of Al­Si alloy slurry at pouring temperature of 618 ℃: (a) Holding time of 0 s; (b) 
Holding time of 1 s; (c) Holding time of 2 s; (d) Holding time of 3 s; (e) Holding time of 6 s; (f) Holding time of 10 s; (g) Holding 
time of 15 s; (h) Holding time of 20 s
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显微组织(浇注温度为 618 ℃)。从图 5 中可以看出， 

浆料不经保温处理而直接水淬得到的显微组织会出现 

细小的树枝晶，随着铸型中浆料保温时间的延长，过 

冷熔体中剩余的液相不断减少，且较为均匀地分布于 

初生 α(Al)相周围，当快速冷却时，所形成的共晶组织 

也相对比较均匀，保温时间超过 6  s 后尤为明显，此 

时浆料中的非枝晶组织显著增大，当保温时间为 20  s 
时，非枝晶组织中大部分呈蔷薇状，很多初生  α(Al) 
相已经相互接触，并开始呈枝晶化趋势生长。 

图 6 所示为浇注温度 618 ℃下 Al­Si 合金浆料组 

织中初生相平均尺寸 d与保温时间 t之间的关系曲线。 

从图 6中可以看出，浆料在铸型中保温 10 s范围内， 

初生 α(Al)相的平均尺寸与保温时间基本呈线性关系； 

当保温时间在 10~15 s时，初生 α(Al)相的长大速度开 

始变得比较平缓；超过 15 s时，又开始快速长大；当 

保温时间约 18  s 时，初生 α(Al)相的平均尺寸与保温 

时间不再呈线性关系；随着保温时间的继续延长，非 

枝晶组织将进一步粗化和枝晶化，此时大部分初生 
α(Al)相的球形长大已经发生失稳。 所以， 从初生 α(Al) 
相平均尺寸指标看，浆料非枝晶组织在 390~400℃的 

热环境中可以近球形或球形长大 18  s，这也是在该热 

环境下浆料转移和流变成形所持续的时间。随着保温 

时间的进一步延长， 浆料组织中的初生 α(Al)相将会相 

互接触，非枝晶组织不断恶化。 

图 6  铸型中浆料保温时间对初生 α(Al)相平均尺寸的影响 

Fig.6  Effect of holding time of slurry in mold on average size 

of primary α(Al) phase 

图 7所示为浆料组织中平均形状系数(μ)分别大于 
0.35 和  0.5 的初生  α(Al)相数密度  n(单位面积内初生 
α(Al)相非枝晶的数量)与保温时间 t之间的关系曲线。 

从图 7 中可以看出，铸型中浆料保温大约 3  s 时，存 

在一个形成非枝晶的高峰；当保温时间超过 3  s 时， 

随着保温时间的延长，初生  α(Al)相的数密度逐渐减 

小；当保温 18  s时，μ大于 0.35和 0.50的初生 α(Al) 
相的数量分别减少到 125和 65个；当保温时间在 3  s 
以下时，由于铸型中剩余熔体比较多，如前非枝晶形 

成，此时组织中更多的是树枝晶或柱状非枝晶，从而 

使平均形状系数  0.35~0.5 范围内初生  α(Al)相的数密 

度大大减小。 

图  7  铸型中浆料的保温时间对不同圆整度初生  α(Al)相数 

密度的影响 

Fig.7  Effect  of  holding  time  of  slurry  in  mold  on  number 

density of primary α(Al) phase with different roundness 

综合初生 α(Al)相平均尺寸和形状系数两指标， 合 

金浆料在 390~400℃预热铸型中保温 3~15 s时，初生 
α(Al)相呈近球形或球形长大，并能够相对稳定地存 

在，即在这样的热环境下为半固态浆料的转移和流变 

成形提供大约 15 s的时间。 

2.3  熔体旋转磁场处理的影响 

图 8 所示为液相线不高温度区间内对 Al­Si 合金 

熔体进行旋转磁场处理后近液相线铸造得到的显微组 

织，工艺参数及显微组织定量描述如表 2 所列。从图 
8 和表 2 中可以看出，与常规近液相线铸造相比，经 

磁场处理后的浆料组织中初生  α(Al)相更加细小、圆 

整，且分布均匀；预热铸型中浆料保温 3  s 时，浆料 

组织中近球形或球形初生 α(Al)相的数密度同样很大， 

凝固过程中有更多的初生  α(Al)相保持近球形或球形 

长大，当保温 18 s时，非枝晶组织的尺寸明显增大， 

部分区域开始出现蔷薇状非枝晶， 初生 α(Al)相的球形 

长大尚未发生强烈失稳，此时浆料组织仍能很好地满 

足半固态加工成形要求，这说明熔体的磁场处理作用 

一直影响到合金的凝固过程，与未经磁场处理相比， 

不仅改善了近液相线铸造的形核过程，增加了结晶核
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图 8  熔体磁场处理后近液相线铸造 Al­Si合金浆料的显微组织 

Fig.8  Microstructures  of Al­Si  alloy  slurry  by  near  liquidus  casting after magnetic  field  treatment:  (a) Holding  time  of 3  s; (b) 

Holding time of 18 s; (c) Holding time of 3 s; (d) Holding time of 18 s 

表 2  不同旋转磁场工艺参数下近液相线铸造 Al­Si合金浆料的显微组织参数 

Table 2  Microstructure parameters of Al­Si alloy slurry by near liquidus casting under different processing parameters of rotation 

magnetic field 

Parameter  Temperature/℃  t/s  d/μm  n1(1＞μ＞0.35)  n2(1＞μ＞0.5)  Figure 

3  22.7  494  437  8(a) 
I=60A, f =20 Hz; t=50 s  616 

18  35.3  181  66  8(b) 

3  21.4  301  152  8(c) 
I=60A, f =30 Hz; t=50 s  619 

18  33.6  147  63  8(d) 

心数量， 还提高了非枝晶近球形或球形长大的稳定性， 

最终使半固态浆料转移和流变成形时间延长；在处理 

时间相同的条件下，磁场处理温度区间越低，平均形 

状系数大于 0.5的非枝晶数量越多，即初生 α(Al)相球 

化程度越高。由于磁场处理完全是在液相线以上不高 

温度区间进行的，所以可以推断旋转磁场处理对合金 

熔体的结构与状态产生了作用。 

3  讨 论 

根据金属熔化机制及 X射线衍射试验数据可知， 

金属熔体微观结构的不均匀性存在于液相线以上一定 

温区，原子集团是产生这些微观结构不均匀性的主要 

方面 [17−18] 。熔化后的金属熔体由带低能量粒子的类晶 

体原子集团和含高能量激活原子的无序区域组成，其 

中原子集团的平均尺寸为  2~5  nm，存在的时间为 
10 −7 ~10 −8  s，这两个区域的相互作用处于动力学平衡 

中，且经常交换原子 [19] 。由于每一种合金都存在一个 

或多个原子集团失稳的温度  Ti(液态金属的物性发生 

异常变化或滞后现象) [20−22] ， 即熔体在向气态转变过程 

中将发生一次或多次结构转变，如在升温过程中，Al 
熔体粘度曲线在 800 ℃左右发生异常变化，因此，结 

合工程上的实际熔炼条件，熔体处理一般在原子集团 

第一次发生失稳的温度以下进行。在该温度区间内， 

原子集团的平均尺寸是温度的连续函数，即原子集团
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尺寸与温度之间存在一一对应关系 [23] 。POUND 等 [24] 

对在该温度区间内原子集团如何演变以及对凝固过程 

有何影响进行了研究。 
Pound 等 [24] 认为，给定液相中原子集团的大小、 

数量及分布是过冷度的函数，也就是说原子集团的性 

质和状态对熔体的凝固行为有重要影响。因此，基于 

金属熔体结构的微观不均匀性理论 [17−18] ，可以给出液 

相线以上不高温度区间原子集团的演变规律 [23] ： 
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C Z r T R α  , 

T0≤T≤TC  (2) 

式中：R(T  )为 T温度下原子集团的平均半径；α为几 

何形状因子，0＜α≤1；Z1 为金属熔化前的配位数；r 
为原子集团中原子之间的距离；Q 为激活能；k 为玻 

尔兹曼常数；C0 为熔点处被激活原子的相对浓度；Tm 
为熔点；T0 为过冷熔体中临界形核温度；TC 为熔体从 

液态到气态转变过程中发生第一次结构转变(原子集 

团失稳)的温度。 

从式(2)中可知，随着温度的升高，原子集团的尺 

寸逐渐减小，当在较高温度进行铸造时，原子集团随 

着温度的快速降低而迅速长大至临界形核尺寸，熔体 

在不均匀的相起伏中形成晶胚，在这个过程中，原子 

集团在不均匀的温度场和浓度场中长大，其长大行为 

具有明显的方向性(温度场不均匀程度比较大)，故原 

子集团尺寸和分布不均匀、形状不规则，这种条件下 

为凝固提供的有效结晶核心数量少，导致大部分初生 

相沿着不均匀的热流方向呈树枝状晶生长；而在液相 

线附近，原子集团的尺寸相对较大，原子集团的大小、 

数量与分布都较为均匀和稳定，宏观上表现为熔体中 

温度场和浓度场都比较均匀，在一定过冷度下，熔体 

的相起伏状态相对稳定，当原子集团的尺寸达到临界 

形核尺寸时，大量均匀分布、形状规则的原子集团就 

会部分瞬时长大为稳定的结晶核心，此时熔体中的热 

环境相对比较均匀，晶胚周围的扩散边界层厚度差别 

不大，从而促进初生相呈近球形或球形长大，这与实 

验结果相一致，如图 6 和 7 所示，铸型中初生 α(Al) 
相近球形或球形长大时间为 3～15 s。 

近液相线铸造前对熔体进行旋转磁场处理，一方 

面改善了熔体中原子集团的大小、形状和分布，为先 

期形核率的提高创造有利条件，另一方面使晶胚稳态 

近球形或球形长大的概率大大提高。 

随着熔体温度的降低， 原子集团的尺寸不断增大， 

当旋转磁场作用于熔体时，加快了原子集团的游动速 

率(扩散速率增大)，增加相互碰撞与结合次数，使原 

子集团形状和分布更加均匀，宏观上使熔体温度场和 

浓度场更加均匀，且随着温度的进一步降低，这些原 

子集团在相起伏下很容易达到临界形核半径，形成稳 

定存在的晶胚。在这个过程中，旋转磁场使熔体产生 

定向运动，同时，熔体中伴随着原子集团之间的原子 

交换而发生能量交换。由式(2)可知，激活能的变化使 

得原子集团的尺寸减小，于是提高了形核前和形核初 

期熔体中原子集团的数量，相起伏将使原子集团在更 

低的温度下达到临界形核半径，即在较大的过冷度下 

开始结晶，这是结晶核心数量增加、形核率提高的重 

要原因。可见，磁场作用增大了形核初期熔体中有效 

结晶核心的数量，为形核率的提高创造了条件。 

在近液相线铸造之前，熔体已经从旋转磁场中移 

出，磁场并没有直接作用于晶核的长大过程，而由前 

述实验结果可知， 熔体处理后初生 α(Al)相近球形或球 

形长大的时间延长了。那么液相线以上的磁场是如何 

影响晶核长大过程的？下面将对这个问题给出解释。 

晶核球形稳态生长的动力学判据 [25] ： 

G≥  2 

2 
0 

D 
ΓKR 

D 
T R 

− 
∆ 

(3) 

式中：G 为固−液前沿温度梯度；R 为固−液界面生长 

速度； D为液相扩散系数； K为溶质平衡分配系数； ΔT0 
为成分为  C0  的合金固−液相线温度差； Γ  为 
Gibbs­Thomson系数(Γ=σ/ΔSf)， ΔSf 为单位体积熔化熵， 
σ为固−液界面能。 

式(3)中，右侧第一项为成分过冷影响项，第二项 

为曲率影响项，第一项增大不利于满足不等关系，易 

使界面生长失去稳定性；第二项增大有利于满足不等 

关系，易使界面生长保持稳定。由此可见，近球形或 

球形长大存在一个稳定长大的临界半径  RΓ，HUANG 
和  GHCKSMANN [26] 经过研究后认为，晶粒保持球形 

长大的临界半径 RΓ 为 
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式中：R * 为临界形核半径；λS 为固相热导率；λL 为液 

相热导率。 

从式(4)中可看出，当球形生长半径达到  RΓ 时， 

生长即会失稳，当球形生长半径小于 RΓ 时，仍呈球形 

长大。因此，欲获得理想非枝晶组织，可通过条件改 

变达到以下两种情况：一是晶粒长大相互抵触时，其 

半径仍然未达到 RΓ；二是晶粒生长至相互未抵触时， 

半径已达到 RΓ，球形生长发生失稳，呈枝晶长大，需 

要使其转变为近球晶或等轴非枝晶。 

由于实际中近液相线铸造过程是在磁场停止作用
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后立即进行的，根据液固态结构相关性研究 [27−28] ，熔 

体中原子集团的性质和状态仍然会继续保持着磁场作 

用的效果，如原子集团的形状、尺寸及分布等近似不 

变， 所以凝固过程中磁场作用是以间接扰动(磁场扰动) 
方式存在的。当磁场扰动作用存在时，凝固界面前沿 

温度梯度和浓度梯度均有所减小，界面前沿的扩散得 

到增强，即扩散系数变大，由成分过冷判据 [29] 很难判 

断磁场对成分过冷的影响是增强还是减弱，然而，实 

际熔体中界面前沿温度边界层的厚度远大于浓度边界 

层(扩散边界层)的厚度 [30] ，且磁场扰动的存在使温度 

和浓度边界层的厚度进一步减小，所以，成分过冷的 

影响大大减小，从式(3)界面稳定性的动力学条件看， 

液相线以上磁场扰动可有效抑制成分过冷，使界面张 

力在晶核长大过程中起主导作用，因而球形长大趋于 

稳定。此外，近液相线铸造时，熔体中液相与固相的 

温度相接近(熔体中固相温度略低于液相温度 [31] )，故 

固相热导率略大于液相热导率，将经典临界形核半径 

公式代入式(4)有 

T H 
T R Γ ∆ 

⋅ 
∆ 

≈  1 72  m σ 
(5) 

式中：ΔT为过冷度。 

根据式(5)，晶粒保持球形长大的临界半径  RΓ 与 

过冷度 ΔT成反比，即 ΔT减小，保持球形长大的临界 

半径增大。这并不与前述形核初期  ΔT 增大矛盾。磁 

场扰动的存在，减小了原子集团的尺寸，使形核初期 

的过冷度增大，大大提高了有效结晶核心的数量；而 

在形核过程中和形核后期，磁场扰动作用同样使凝固 

过程的温度场比较均匀，尤其在开始产生晶胚时，由 

于潜热的存在，剩余熔体形核的 ΔT 快速减小，使 RΓ 
迅速增大， 即增大了晶核稳态球形长大的概率。但是， 

这种情况下并没有影响实际形核的难度，一方面近液 

相线铸造形核的主要方式是内生异质形核 [32] ，另一方 

面磁场扰动作用使原子集团的尺寸减小，数量增大， 

当熔体温度进一步降低时，原子集团很容易产生合并 

长大或相互堆积，即熔体中除单个原子占据晶格点阵 

空位生长外，还会有取向一致的原子集团进入空位与 

生长的晶体相连接，如图 9所示 [33] 。 

综合上述两个方面，在磁场扰动作用下，晶核球 

形稳定生长的临界半径 RΓ 变大了， 使一部分球晶在长 

大抵触之前仍未达到其球形稳态生长的临界半径，生 

长未发生失稳而将球形长大的晶粒形态保留下来。当 

然，在实际熔体中，一部分晶核球形长大过程中很有 

可能发生失稳而长成枝晶，磁场扰动作用是否对已达 

到 RΓ 的失稳晶核产生作用，尚有待于讨论。 

总之，熔体中的原子集团是近液相线铸造非枝晶 

组织的主要结晶核心来源，原子集团的大小、形状及 

分布等是影响理想非枝晶组织形成的微观本质因素； 

旋转磁场产生的扰动作用贯穿于近液相线铸造的形核 

和长大过程，并最终减弱趋于消失，改善了晶粒球形 

长大的稳定性， 有效地促进了理想非枝晶组织的形成。 

图 9  原子集团附着到类固相原子集团粗糙表面示意图 [33] 

Fig.9  Schematic diagram of atomic groups attached to rough 

surface of solid­like atomic groups [33] 

4  结论 

1) 在均匀的热环境中，近液相线铸造 Al­Si 合金 

浆料的非枝晶球形长大对时间比较敏感，随着浆料保 

温时间的延长，非枝晶的球形长大开始失稳，当超过 
15  s时，非枝晶长大方式开始转变为枝晶长大；而浇 

注后立即激冷， 熔体中剩余液相容易呈枝晶方式长大。 
2) 对于 Al­7.97Si工业用铝合金，在 390~400 ℃ 

的热环境中，常规近液相线铸造半固态浆料的转移和 

流变成形时间约为 15  s；而在液相线以上的不高温度 

区间，对合金熔体施加旋转磁场处理延长了浆料的转 

移和流变成形时间，这将为半固态流变成形技术开发 

提供参考。 
3)  液相线以上不高温度区间的磁场扰动作用一 

直影响到凝固过程的形核与长大，一方面使熔体形核 

之前和形核初期的原子集团尺寸、形状及分布发生改 

变，有效增加了结晶核心的数量，另一方面使固−液 

界面的溶质浓度梯度减小，抑制了成分过冷，同时增
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大了晶核稳态球形长大的临界半径。 
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