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Pb­Bi 包晶合金定向凝固相和组织选择 
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摘 要：针对 Pb­Bi包晶合金中高速及低速定向凝固， 利用最高界面生长温度判据以及充分形核和成分过冷准则， 

对 Pb­Bi 包晶合金定向凝固中初生 α 和包晶 β 两相的相互竞争规律进行预测。计算结果表明：在中高速凝固段， 

与 Pb­26%Bi、Pb­28%Bi、Pb­30%Bi和 Pb­34%Bi(质量分数)合金对应的 α→β转变的临界生长速度分别为 20、14、 
8.5和 2 mm/s；在低速凝固段，合金的相选择图分为 8个生长区，其中包括两相分别以单相生长区及两相混合生 

长区。利用该相选择图，结合温度梯度与凝固速度比值(G/V)及合金原始成分(C0)可预测相选择规律及组织形态。 
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Phase and microstructure selection in directional solidification of 
Pb­Bi peritectic alloys 
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Abstract:  Based  on  the  directional  solidification  of  Pb­Bi  peritectic  alloys  with  moderate  or  high  and  low  growth 
velocities,  the  competition between  the primary α  and peritectic β phases was predicted by using  the highest  interface 
growth  temperature  criterion and  the  nucleation  and  constitutional  undercooling  criterion,  respectively.  The  calculated 
results show that the critical growth velocities for  α→β transition under moderate/high growth velocities are 20, 14, 8.5 
and 2 mm/s for Pb­26%Bi, Pb­28%Bi, Pb­30%Bi and Pb­34%Bi (mass fraction) alloys, respectively. For the low growth 
velocities, the phase selection map is divided into 8 growth zones including the single phase growth zone and the growth 
zone  of  two  phases  mixed.  The  phase  selection  and  microstructure  morphology  can  be  predicted  by  using  the  phase 
selection map combined with solidification rate ratio (G/V) and initial content of the alloy (C0). 
Key words: Pb­Bi alloy; peritectic alloy; directional solidification; phase selection 

包晶合金涵盖一些非常重要的结构材料和功能材 

料，包括 Ti­Al 金属间化合物结构材料 [1−3] 、Fe­Cr­Ni 
不锈钢 [4−5] 、Nd­Fe­B 磁性材料 [6−7] 以及高温超导材料 
YBCO 等 [8−9] 。包晶合金凝固过程中的相选择及其组 

织演化受很多条件的影响，包括合金成分 C0、凝固界 

面温度梯度 G和生长速度 V等因素， 涉及到相关相和 

组织的热力学和动力学因素及其相互之间的竞争。通 

过凝固形成的稳定相或亚稳相以不同的界面形态生 

长，可以形成丰富多彩的微观组织 [10] 。 
KUBIN 和  ESTRIN [11] 及 CAROLI 等 [12] 提出定向 

凝固中特定组织的生长界面在温度场内所处的位置决 

定这种组织的重要性，界面温度较高的相和形态在 
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生长中占据主导地位，这就构成了最高界面生长温度 

判据的主要内容。基于最高界面生长温度判据， 
FREDRIKSSON [13] 、GILL  和  KURZ [14] 及  UMEDA 
等 [15] 对定向凝固条件下稳定相及亚稳相之间的界面竞 

争进行了分析，VANDYOUSSEFI 等 [16] 将其用于中高 

速条件下 Fe­Ni包晶合金定向凝固中的相选择分析。 
HUNZIKER等 [17] 提出， 在接近成分过冷形核条件 

下，应采用成分过冷判据预测包晶合金定向凝固中相 

和界面形态的选择。这个判据的主要依据如下：包晶 

合金凝固过程中的相转变由界面前沿的形核和生长条 

件决定；当生长固−液界面前沿第二相形核并覆盖初 

生相、占据固−液界面前沿液相区，从而阻碍初生相 

的进一步生长时，界面将发生由初生相向包晶相的转 

变。由于这个判据考虑了形核与成分过冷两方面的因 

素，人们也将其称为  NCU 判据。但是，这个判据仅 

仅考虑了形核作为控制因素的情况，缺乏对生长竞争 

的明确描述。 

为了全面考虑生长和形核两方面因素对包晶合金 

定向凝固相和组织选择的影响，本文作者利用最高界 

面生长温度和  NCU 判据分别预测  Pb­Bi  包晶合金 
(Pb­26%Bi、Pb­28%Bi、Pb­30%Bi、Pb­34%Bi，质量 

分数)定向凝固中高速及低速凝固段初生 α和包晶 β两 

相的竞争过程及微观组织选择。 

1  最高界面生长温度判据 

在具有两相或多相的合金凝固过程中，各相之间 

存在两种竞争方式，即形核竞争和生长竞争。在定向 

凝固中，形核基底的存在显著减小了两相所需的形核 

过冷度，因而在一般的定向凝固条件下，各相均可以 

沿生长方向延续形成连续的基底， 而不需要重新形核， 

因此，在定向凝固过程中形核竞争对相选择的影响相 

对较弱，通常认为，最终的相组成主要取决于不同相 

之间的生长竞争。基于此，根据最高界面生长温度判 

据来预测相的选择， 即具有最高界面温度的相或组织， 

在动力学上是最稳定的。最高界面生长温度判据在预 

测相和组织的形成时进行了如下 3 个假设 [18] ：1)形核 

过冷度很小时，凝固组织的选择与形核无关，仅受生 

长控制；2)各相竞争生长时，它们之间的相互作用可 

以忽略；3)可以应用稳态生长理论。 

与单相合金或共晶合金相比，包晶合金的凝固具 

有如下特征：初生相和包晶相的液相线斜率符号相 

同，一旦某个相优先生长，其凝固过程中释放的潜热 

对另一相的生长起阻碍作用，且其在生长过程中排出 

的过剩溶质也会抑制另一相的继续生长，这些都加剧 

了两相之间的生长竞争，使占据靠前位置的相具有生 

长优势，而另一相的生长被抑制。为了简化包晶合金 

定向凝固中两相界面生长温度的计算，首先对包晶生 

长中两相分别以单相生长时的情况进行分析，考虑包 

晶凝固两相呈单相生长时的界面温度，分别计算包晶 

反应两相在给定成分及温度梯度条件下分别以单相凝 

固时的界面响应函数。 然后，应用最高生长温度判据， 

比较各相在同等生长条件下的界面温度，在定向凝固 

条件下，界面的温度梯度为正，所以，界面温度较高 

的相处于领先位置，即为领先相。在包晶合金体系中， 

包晶相的溶质分凝系数总是大于初生相的溶质分凝系 

数，从而导致包晶相在定向凝固过程中排出的溶质量 

较少，随着凝固速度的增加，其温度—凝固速度(T— 
V)曲线的变化较为平缓。当凝固速度达到某一临界值 

时，两相的  T—V 曲线将相交，此时包晶相的界面温 

度高于初生稳定相的界面温度，从而成为领先相并优 

先生长 [1] 。应该指出的是，在预测包晶合金定向凝固 

组织时，界面响应函数(IRF)和最高界面生长温度判据 

的理论基础尚存在如下不足之处：1)在界面生长温度 

的计算中仅考虑单相生长，忽略不同相之间的相互影 

响可能产生误差；2)当单相合金达到平界面稳态生长 

时，界面处液相和固相的成分将分别为 C0/k和 C0，而 

在包晶合金定向凝固中，单相平界面的稳态生长很难 

达到 [19] 。虽然如此，但目前利用最高界面生长温度判 

据对某些包晶合金凝固的相和组织选择问题已进行了 

充分的研究，发现预测结果与实验结果吻合较好。 

1.1  界面生长温度的计算 

采用成分过冷判据对定向凝固界面的稳定性进行 

考察，以临界失稳速度为界，将考察的速度范围分为 

两个区间：1)初生相及包晶相均以平界面生长的低速 

段；2)两相以胞状或枝晶形态生长的中高速段。 
1.1.1  低速平界面生长的界面温度 

低速段的界面温度可直接由对应成分下的固相线 

温度决定。平界面的界面生长温度可表示为 [15] 
* / 

plane p l L ( )  i T T C C m α β = + −  (1) 

*  0 
l 

C C 
k 

=  (2) 

式中：Tp 为包晶反应温度；Cl 
* 为界面处液相成分；α、 

β 分别对应初生 α 相和包晶 β 相；C0 为合金的原始成 

分；CL 为包晶反应温度处的液相成分；k为分凝系数； 
m为液相线斜率。 
1.1.2  中高速枝晶或胞晶形态生长的界面温度 

当定向凝固组织以枝晶形态生长时，枝晶尖端的
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生长温度可表示为 [20] 

d L T T T = − ∆  (3) 

式中：TL 为合金的液相线温度，且 

L p 0 p ( ) T T m C C = − −  (4) 

∆T为枝晶尖端过冷度，包括成分过冷度∆Tc 和曲 

率过冷度∆Tr，Cp 为包晶反应温度处的包晶成分。 

c r T T T ∆ = ∆ + ∆  (5) 

通常，曲率过冷度∆Tr 很小，其数量级为 0.01~0.1 
K，所以可以忽略。当溶质  Peclet 数(Pc=VR/(2D)，V 
为枝晶尖端生长速度，R 为枝晶尖端半径，D 为溶质 

扩散系数)较小时，枝晶尖端的成分过冷度可表示 

为 [15] 
* 

c 0 l 0 ( ) (1 ) T m C C mC k Ω ∆ = − ≈ − −  (6) 
式中：过饱和度 Ω=2Pc，所以 

c 0 (1 ) / T mC k RV D ∆ = − −  (7) 

式中：R为枝晶尖端半径，可表示为 [15] 

1/2 
* 

0 
[ ] 

(1 ) 
D R 

mC k V 
Γ 

σ 
= 
− − 

(8) 

式中：Γ为 Gibbs­Thomson 系数；D为溶质扩散系数； 
σ * =1/(4π 2 )。因此， 

1 
2 

c 0  * 
0 

[ (1 ) / ][ ] 
(1 ) 
D T mC k V D 

mC k V 
Γ 

σ 
∆ = − − 

− − 
(9) 

整理得到： 

1 
0  2 

c  * 
(1 ) 

[ ] 
mC k V 

T 
D 

Γ 
σ 

− − 
∆ =  (10) 

由以上公式可得到初生 α与包晶 β相以枝晶形态 

生长时尖端温度为 

d p 0 p c ( ) i i 
i T T m C C T = − − − ∆  (i=α,  β)  (11) 

两相以胞状生长时，其界面温度应加入温度梯度 
G的影响 [15] ： 

d/c d  / i i T T GD V = −  (12) 

1.2  相选择 

图 1 所示为利用界面响应函数计算公式及表 1 中 

图 1  G=20 K/mm时不同成分 Pb­Bi包晶合金两相以单相生长时的界面响应函数 

Fig.  1  Interface  response  functions  for  two  phases  in  solidification  of  Pb­Bi  alloys  with  different  Bi  contents  at G=20 K/mm: 

(a) Pb­26%Bi; (b) Pb­28%Bi; (c) Pb­30%Bi; (d) Pb­34%Bi
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表 1  Pb­Bi合金的物性参数 [21−23] 

Table 1  Physical parameters of Pb­Bi alloy [21−23] 

Parameter  Value 

Tp, Peritectic temperature/℃  187 

Cα, Composition of α phase at Tp/%  22.1 

Cp, Composition of β phase at Tp/%  29.2 

CL, Composition of L phase at Tp/%  38.2 

mα, α­liquidus slope/(℃∙%)  −5.01 

mβ, β­liquidus slope/(℃∙%)  −2.17 

kα, Distribution coefficient of α phase  0.579 

kβ, Distribution coefficient of β phase  0.764 

Г, Gibbs­Thomson coefficient/(m∙K)  1.3×10 −7 

D, Diffusion coefficient in liquid/(cm 2 ∙s −1 )  1.3×10 −5 

的物性参数计算的不同成分  Pb­Bi 合金(Pb­26%Bi、 
Pb­28%Bi、Pb­30%Bi及 Pb­34%Bi，质量分数)的初生 
α 相及包晶 β 相的界面生长温度随凝固速度的变化曲 

线。各曲线均表示不同成分合金的包晶凝固两相以单 

相生长时的界面响应函数。比较两相的界面温度曲 

线，发现在整个凝固速度区间，两界面温度曲线始终 

有两个交点，两交点的横坐标值分别对应 β相转变为 
α 相的临界凝固速度及 α 相转变为 β 相的临界凝固速 

度。在低速条件下，β 相以平界面形式生长，且稳态 

组织应该只有平界面生长的包晶  β 相。仔细比较图 

1(a)~(d)可知，随着 Bi 含量的增加，平界面 β 相向胞 

状 α相转变的凝固速度逐渐增大，而 α相枝晶向 β相 

枝晶转变的凝固速度逐渐减小。 

由图 1中的界面响应函数，可得到 α和 β两相由 

平界面形态转变为胞状形态的界面温度  p/c T α 和  p/c T β 、 两 

相的最高界面温度  max T α 和  max T β 及 α相向 β相转变时的 

界面生长温度  Tα/β，各值的变化如图  2 所示。从图  2 
可以看出，  p/c T α 、  p/c T β 、  max T α 和  max T β 均随合金中 Bi含 

量的增加逐渐降低。 

图 3所示为高速定向凝固条件下由 α枝晶转变为 
β 枝晶的临界凝固速度随合金成分的变化规律。从图 
3可看出：随着合金中 Bi成分的增加，两相转变的临 

界凝固速度逐渐减小。与 Pb­26%Bi、Pb­28%Bi、Pb­ 

30%Bi 和 Pb­34%Bi 合金对应的高速两相转变的临界 

速度分别为 20、14、8.5和 2 mm/s。综上所述，在整 

个凝固速度区间，α 相优先生长的凝固速度区间随合 

金中 Bi成分的增加而逐渐减小。 

图  2  初生  α 和包晶  β 两相界面温度特征值与合金成分的 

关系 

Fig.  2  Relationship  between  characteristic  values  of  interface 

temperature of α and β phases and alloy compositions 

图 3  G=20  K/mm 时由最高界面生长温度判据预测的 α 枝 

晶向 β枝晶转变的临界凝固速度 

Fig.  3 Predicted  critical  transition  solidification  velocity  from 

α­dendrite  to  β­dendrite  with  different  compositions  at  G=20 

K/mm 

2  充分形核和成分过冷准则 

由于界面响应函数理论更适应于预测胞/枝界面 

相和组织的竞争生长，但在低速平界面或浅胞界面生 

长时包晶合金定向凝固过程中的相选择规律并不能用 

最高界面生长温度判据来判断。对于包晶体系，在凝 

固界面向前推进的过程中，界面前沿不断排出溶质， 

在界面前沿形成溶质富集层。当富集层内液相线温度 

低于体系实际温度时，就会出现成分过冷区，这不仅
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导致平界面的失稳，而且还可能导致同一相或新相的 

形核 [24] 。HUNZIKER 等 [17] 提出了一个平/胞界面形态 

下相选择的模型，即充分形核和成分过冷准则 
(Nucleation and constitutional undercooling，简称 NCU 
准则)。根据 NCU 判据，可得出 Pb­Bi 合金在低凝固 

速度条件下的相选择图。为了简化计算，本研究中确 

定 Pb­Bi合金两相的形核过冷度分别为  n T 
α ∆  =10  K和 

n T 
β ∆  =2 K。 

2.1  初生 α相生长 

当初生 α 相作为单相以低速平界面生长时，根据 

成分过冷判据，满足条件： 

G 
V 

≥ 

s 

L 0 0 [ ( )] m m C C C C 
m 
D 

α 
α α 

α 
− − + ⋅ − 

(13) 

式中：  s m α 为 α 相的固相线斜率；Cα 为包晶反应温度 

处  α 相的溶质成分。利用式(13)在  Pb­Bi 合金相选择 

图中得到如图 4 中 α 相的平界面生长的临界线 1，即 
G/V 值处于线 1 上部时，α 相将以平界面生长，反之 

将以胞状或枝晶状形态生长。 

图 4  n T 
α ∆  =10 K和  n T 

β ∆  =2 K时利用 NCU准则获得的 Pb­ 

Bi合金低速定向凝固相选择图 

Fig.  4  Predicted  phase/microstructure  selection  map 

assuming  n T 
α ∆  =10  K  and  n T 

β ∆  =2  K  for  α  and  β  phases, 

respectively,  at  low  growth  velocity  during  directional 

solidification of Pb­Bi alloys 

当 α 相和 β 相以平界面生长时，固−液界面前沿 

液相中将分别出现溶质富集层，继而产生对 β 相和 α 
相的成分过冷，但最大过冷度出现的位置不同：α 相 

固−液界面前沿液相中对于 β相的最大过冷度位于固− 

液界面上； β相固−液界面前沿液相中对于 α相的最大 

过冷度则位于固−液界面前沿一定距离处。所以，当 α 
相稳定生长时，只需考虑固−液界面上的  β 相形核及 

生长情况。根据以上分析，α 相稳定生长的临界条件 

为 α相界面温度(Tα i )大于固−液界面上 β相的液相线温 

度(Tl β )与 β相形核过冷度之差，即 

0 ( ) i T C α ＞  int n l  ( ) T C T β β −∆  (14) 

式中：Cint 为固−液界面上的液相成分;  n T 
β ∆ 为 β相的 

形核过冷度，整理得到： 

C0＜  n 
s  ( ) 
m T 

C 
m m m 

β 
α 

α 
α α β 

∆ 
− 

− 
(15) 

式(15)为  α 相以平界面生长时界面前沿不出现  β 
相形核的临界合金成分，如图 4中的线 2所示。所以， 

在线 2的左侧 α相将以平界面生长。 

当  α 相以胞状形态生长时，其固−液界面前沿不 

出现 β相形核生长的条件为 α相固−液界面温度大于 β 
相的液相线温度与其形核过冷度之差，即 

l 0 ( )  GD T C 
V 

α − ＞  int n l  ( ) T C T β β − ∆  (16) 

其中：Tl α 为 α 相的液相线温度。此时，固−液界面液 

相成分  int 0 
GD C C 
mV 

= + 。 

G 
V 

＜  0 L ( ) n m T 
C C 

D m m 

β 
α 

α β 

∆ 
− + 

− 
(17) 

利用式(17)得到图 4中的线 3，在线 1以下和线 3 
左侧  α 相将以胞晶形态生长，线  1、2 和  3 确定了 
Pb­Bi 合金中  α 相以平界面和胞状界面稳定生长时与 

凝固参数 G/V之间的关系。 

2.2  包晶 β相生长 

根据成分过冷理论，得到包晶 β 相以平界面生长 

的临界条件为 

G 
V 

≥ 

s 

L 0 0 p [ ( )] 
m 

m C C C C 
m 

D 

β 
β 

β 
− − + − 

(18) 

其中：  s 
β m  为 β相的固相线斜率。通过式(18)得到图 4 

中的线 4，在线 4上侧 β相以平界面形态生长，相反， 

在线  4  下侧时则以胞状或枝晶形态生长。根据 
HUNZIKER等 [17] 的分析，在包晶 β 相生长时，其固− 
液界面前沿相对于初生 α相的最大形核过冷度出现在
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界面前沿一定距离  Z，故要使包晶  β 相固−液界面前 

沿不出现初生 α相形核生长的临界条件为 

T(Z)＞  l  ( ( ))  n T C Z T α α − ∆  (19) 

利用 NCU 准则分别获得了 β 相以平面状(式(21) 
和(22))和胞(式(23)和(24))形态生长时的临界条件： 

G 
V 

≥ 
L 

m C 
D 
α ∆ −  (20) 

C0＞  n 
p  s  ( ) 

m T 
C 

m m m 

α 
β 

β β α 

∆ 
− 

− 
(21) 

C0= 
s 

s 
l p l p 

s 
s 

( ) [1 ln( )]( ) 

( ) [1 ln( )](1 ) 

n 
m 

x m C m C T m x C C 
m 

m 
x m m m x 

m 

β α 
α β α 

β 

β 
α β α 

β 

− + ∆ − + − 

− − + − 

(22) 

G 
V 

＞ 

s 

l 0 0 p [ ( )] 

L 

m 
m C C C C 

m 
D x 

β 
α 

β 
− − + − 

(23) 

G 
V 

＞  0 l 

L 

( )( ) 

ln( ) 

n m m C C T 
m D 
m 

α 
α β 

α 

β 

− − − ∆ 
(24) 

式(22)中的  [1,   / ] x m m α β ∈ ，根据以上公式，分别 

得到了包晶 β 相平界面和胞界面稳定生长时的临界条 

件，如图 4中的线 5、6和 7所示。 

图 4 被划分为 8 个区，分别是：α 相平界面单相 

生长区(αp)；α 相胞/枝晶单相生长区(αc/d)；平界面  α 
和  β  相垂直于生长方向交替生长的带状组织区 
(αp+βp)；胞状 α 和平界面 β 相交替生长的带状组织区 
(αc+βp)；胞/枝晶 α和平界面 β相沿生长方向共生生长 

组织区(αc/d+βp)；胞/枝晶 α 和胞/枝晶 β 沿生长方向共 

生生长区(αc/d+βc/d);  β 相平界面单相生长区(βp)；β 相 

胞/枝晶单相生长区(βc/d)。利用图 4，根据不同的定向 

凝固参数，即温度梯度与凝固速度的比值(G/V)，结合 

合金的原始成分(C0)就可预测相选择规律及组织形 

态。图 4 中的点均为 4 种合金成分的 Pb­Bi 包晶合金 

的实验点，例如，Pb­30%Bi  合金在温度梯度  G=35 
K/mm、生长速度 V=0.5  μm/s条件下，此时的 G/V值 

达到了 7×10 10 K∙s/m 2 。根据图 4预测，最终得到的稳 

态组织应为平界面生长的 β 单相组织。本研究实验结 

果如图 5 所示。图 5 中的微观组织演化过程为平界面 

生长的单相 α→α+β相互竞争→平界面生长的单相 β， 

所以，最终的稳态组织为平界面生长的 β 单相组织， 

与预测结果吻合。 

图 5  G=35 K/mm和 V=0.5 μm/s时 Pb­30%Bi包晶合金的定 

向凝固微观组织 

Fig.  5  Microstructure  of  directionally  solidified  Pb­30%Bi 

peritectic alloy at G=35 K/mm and V=0.5 μm/s 

3  结论 

1)  在单相凝固的界面响应函数计算模型的基础 

上，应用最高界面生长温度判据，比较两相的生长优 

势，对 Pb­Bi 包晶凝固的相选择进行了初步预测，发 

现在高速段 α和 β两相转变的临界生长速度随合金中 
Bi 成分的增加逐渐减小，与  Pb­26%Bi、Pb­28%Bi、 
Pb­30%Bi 和 Pb­34%Bi 合金对应的 α→β 转变的临界 

速度分别为 20、14、8.5和 2 mm/s。 
2) 采用 NCU 模型计算获得了 Pb­Bi 包晶合金的 

相选择图，图中分为 8 个生长区，其中包含了两相分 

别以单相的生长区及两相混合生长区。根据不同的定 

向凝固参数，即温度梯度与凝固速度的比值(G/V)，结 

合合金的原始成分(C0)就可预测相选择规律及组织 

形态。 
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