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1　 前　 言

在金属及合金的生产流程中ꎬ 凝固过程会对材料后

续的制造加工产生关键性遗传影响ꎬ 细化合金铸坯凝固

组织晶粒尺寸可以有效抑制疏松、 降低热裂倾向、 提高

组织均匀性ꎬ 从而改善其后续加工及最终使用性能ꎮ 目

前ꎬ 通常采用向铝熔体中添加 Ａｌ￣Ｔｉ￣Ｂ 或 Ａｌ￣Ｔｉ￣Ｃ 系细化

剂实现高品质铝合金凝固组织异质形核细化[１ꎬ ２] ꎮ 异质

形核晶粒细化包括形核及随后的生长两个阶段ꎬ 与已有

的成熟理论模型描述生长过程相比ꎬ 对异质形核过程的

研究还不充分ꎬ 形核控制一直是凝固领域的重要问题

之一ꎮ
Ａｌ￣Ｔｉ￣Ｂ 系中间合金最常见的制备方法是氟盐反应

法ꎬ 即在 １０７３ Ｋ 下向 Ａｌ 熔体中引入 Ｋ２ＴｉＦ６和 ＫＢＦ４两种

氟盐ꎬ 经过 １ ｈ 左右的充分反应可以制得含有硼化物、
铝化物的 Ａｌ￣Ｔｉ￣Ｂ 系中间合金[１ꎬ ３] ꎮ 控制氟盐的投入比和

反应时间ꎬ 可以制得不同成分配比的 Ａｌ￣Ｔｉ￣Ｂ 系列中间合
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金ꎬ 典型的如 Ａｌ￣５Ｔｉ￣１Ｂ 和 Ａｌ￣３Ｔｉ￣３Ｂꎮ Ａｌ￣Ｔｉ￣Ｂ 系列中间

合金加入铝熔体中会释放出大量硼化物粒子ꎬ 如 ＴｉＢ２、
ＡｌＢ２等ꎬ 这些粒子将成为铝熔体异质形核的核心ꎬ 促进

铝熔体异质形核ꎬ 从而细化铝合金晶粒尺寸ꎮ 不同成分

配比的 Ａｌ￣Ｔｉ￣Ｂ 中间合金对不同种类的铝合金有不同的细

化效果ꎮ 大量研究表明[１ꎬ ２] ꎬ Ｔｉꎬ Ｂ 质量比大于 ２􀆰 ２ 的

Ａｌ￣Ｔｉ￣Ｂ 中间合金ꎬ 如 Ａｌ￣５Ｔｉ￣１Ｂꎬ 对工业纯铝及低合金含

量铝合金有优异的细化效果ꎬ 但对铸造铝硅合金的细化

效果却并不理想ꎮ 与之相反ꎬ Ｔｉꎬ Ｂ 质量比小于 ２􀆰 ２ 的

Ａｌ￣Ｔｉ￣Ｂ 中间合金ꎬ 如 Ａｌ￣３Ｔｉ￣３Ｂꎬ 对工业纯铝细化效果十

分一般ꎬ 但对于铸造铝硅合金的细化效果却要优于

Ａｌ￣５Ｔｉ￣１Ｂ 中间合金ꎮ 符合 ＴｉＢ２化学计量比的颗粒中 ＴｉꎬＢ
质量比为 ２􀆰 ２ꎬ 当 Ａｌ￣Ｔｉ￣Ｂ 中间合金中 Ｔｉꎬ Ｂ 质量比大于

２􀆰 ２ 时ꎬ 其中含有富余 Ｔｉ 元素ꎬ 此时中间合金中主要包

含 ＴｉＢ２和 Ａｌ３Ｔｉ 颗粒ꎮ 而当 Ａｌ￣Ｔｉ￣Ｂ 中间合金中 ＴｉꎬＢ 质量

比小于 ２􀆰 ２ 时ꎬ 中间合金中主要包含 ＴｉＢ２ 和 ＡｌＢ２ 颗粒ꎮ
已有研究表明[４] ꎬ ＴｉꎬＢ 质量比还会进一步影响中间合金

中 ＴｉＢ２颗粒的微观结构ꎮ 当中间合金中含有富余 Ｔｉ 元素

时ꎬ Ｔｉ 元素化学势升高ꎬ 导致 ＴｉＢ２晶体的(０００１)面倾向

于以 Ｔｉ 原子层终止(图 １ａ)ꎻ 而当中间合金中不含富余 Ｔｉ
元素时ꎬ Ｔｉ 元素化学势较低ꎬ 导致 ＴｉＢ２晶体的(０００１)面
倾向于以 Ｂ 原子层终止(图 １ｂ)ꎮ 由于 Ａｌ￣Ｔｉ￣Ｂ 系列中间

合金所含硼化物成分及微观结构多变ꎬ 现有的异质形核

机理模型尚不能准确全面地描述形核粒子细化铝合金晶

粒尺寸的真实物理过程ꎮ

图 １　 含 ７ 层原子的 Ｔｉ 终止(ａ)和 Ｂ 终止( ｂ) ＴｉＢ２(０００１)

自由表面构型示意图[４]

Ｆｉｇ􀆰 １　 Ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｄｉａｇｒａｍｓ ｏｆ Ｔｉ￣ｔｅｒｍｉｎａｔｅｄ (ａ) ａｎｄ Ｂ￣ｔｅｒｍｉ￣

ｎａｔｅｄ (ｂ) ＴｉＢ２(０００１) ｓｕｒｆａｃｅ[４]

2　 异质形核机制

凝固过程中ꎬ 通过添加固态异质核心实现晶粒细化

主要包括两个阶段: 首先是形核阶段ꎬ 即与固相核心表

面相邻的液相原子转变为形核相ꎬ 并达到所需的临界形

核半径ꎻ 其次是生长阶段ꎬ 即形核相在形成后逐渐向熔

体中扩展和长大的过程ꎮ 从 ２０ 世纪 ５０ 年代开始ꎬ 不断

有学者提出相关的理论模型尝试解释异质形核与形核相

生长的晶粒细化微观机理ꎮ 目前ꎬ 已有较为成熟的理论

模型来描述异质形核后的形核相生长过程ꎬ 但对于形核

阶段的研究ꎬ 现有的多个异质形核机理模型尚存在较大

分歧ꎬ 每个理论或假说都只能解释异质形核过程中的部

分实验现象ꎮ
对于异质形核物理过程和机理的研究ꎬ 最早可以追溯

到外延生长模型和经典形核理论ꎮ 现有的异质形核机理模

型大多基于异质核心与形核相间的固 /固界面能来解释异

质形核过程ꎬ 一般认为ꎬ 形核相 /固相异质核心间点阵错

配度越小ꎬ 固 /固界面能越小ꎬ 异质形核越容易发生ꎮ
Ｃｉｂｕｌａ 等[５]提出 ＴｉＢ２粒子可以作为初生 α￣Ａｌ 的形核

核心ꎬ 并以此提出了硼化物理论ꎮ 该理论认为 ＴｉＢ２粒子

的(０００１)面与 α￣Ａｌ 的(１１１)面存在位相关系ꎬ α￣Ａｌ 因此

可以依附 ＴｉＢ２粒子表面外延生长ꎮ 此后ꎬ 一些实验证实ꎬ
当少量的 Ａｌ￣５Ｔｉ￣１Ｂ 中间合金添加进铝熔体后ꎬ 并且当 Ｔｉ
元素的含量(质量分数ꎬ 下同)处于包晶成分点(０􀆰 １５％)
以下时ꎬ 在铸态组织中发现 ＴｉＢ２粒子或者其团聚物位于含

有富余 Ｔｉ 元素的 α￣Ａｌ 晶粒内部ꎮ 此外ꎬ 晶体学分析也表

明[６]ꎬ ＴｉＢ２颗粒与其表面的 α￣Ａｌ 晶粒间存在有如下的外

延生长位相关系: Ａｌ(１１１) [１１
－
０] / / ＴｉＢ２(０００１) [１１２

－
０] ꎮ

以上这些都说明了 ＴｉＢ２粒子具备作为初生 α￣Ａｌ 异质形核

核心的可能性ꎮ 但是ꎬ 也有学者认为ꎬ ＴｉＢ２ 基体的

(０００１)面与 α￣Ａｌ 晶体的(１１１)面之间点阵错配度较大

(５􀆰 ９％ꎬ ２９８ Ｋ[７] )ꎬ 不满足共格的外延生长条件(点阵错

配度小于 ５％)ꎮ 此外ꎬ 一些研究还发现ꎬ 单独在铝熔体

中加入 ＴｉＢ２颗粒并不能诱发 α￣Ａｌ 的异质形核[８ꎬ ９] ꎬ 并且

这些 ＴｉＢ２颗粒会在凝固过程中被推送到初生 α￣Ａｌ 的晶粒

之间ꎮ 以上这些现象都说明硼化物理论尚不能够真实地

反映 Ａｌ￣Ｔｉ￣Ｂ 中间合金细化工业纯铝的微观机制ꎮ
之后ꎬ Ｍｏｈａｎｔｙ 等[１０ꎬ １１]发现当 Ａｌ￣５Ｔｉ￣１Ｂ 细化剂加入

铝熔体凝固后ꎬ 在凝固组织中 α￣Ａｌ 晶粒内部发现 Ａｌ３ Ｔｉ
颗粒ꎬ 因此他们认为 Ａｌ３Ｔｉ 通过包晶反应成为铝熔体异质

形核的核心ꎬ 并提出了相图￣包晶理论ꎮ 相比于 ＴｉＢ２ꎬ
Ａｌ３Ｔｉ 理论上是一种更强的形核核心ꎬ 拥有更多可供 α￣Ａｌ

外延生长的理论晶面[１] ꎮ 此外ꎬ ＴｉＢ２诱发 α￣Ａｌ 形核需要

一定的过冷度ꎬ 而 Ａｌ３Ｔｉ 则不需要过冷环境[１２] ꎮ 在 Ｔｉ 元
素含量高于包晶反应点(０􀆰 １５％)的铝熔体体系中ꎬ 包晶

反应可以顺利进行ꎬ 相图￣包晶理论被证实有效ꎮ 但是ꎬ
当 Ｔｉ 元素含量低于包晶反应点时ꎬ Ａｌ３Ｔｉ 的热力学状态

３３６
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并不稳定ꎮ 实验发现[１３] ꎬ 当向工业纯铝中加入 ０􀆰 ２％的

Ａｌ￣５Ｔｉ￣１Ｂ 中间合金时ꎬ Ａｌ３Ｔｉ 会在 １ ｍｉｎ 内溶解ꎮ 因此ꎬ
相图包晶理论同样无法完全揭示 Ａｌ￣Ｔｉ￣Ｂ 中间合金细化的

物理本质ꎮ
由于从单一粒子的角度考虑 Ａｌ￣Ｔｉ￣Ｂ 中间合金细化工

业纯铝的物理本质始终存在较大缺陷ꎬ 一些学者认为该

过程是由多种物质共同作用的结果ꎮ 通过研究在金属玻

璃 Ａｌ８５Ｎｉ５Ｙ８Ｃｏ２ 中加入 Ａｌ￣５Ｔｉ￣１Ｂ 中间合金制得的甩带

样品ꎬ Ｓｃｈｕｍａｃｈｅｒ 和 Ｇｒｅｅｒｄｄ[１４－１６]发现在 ＴｉＢ２粒子外表包

覆着一层 Ａｌ３Ｔｉꎬ 形成复合颗粒ꎬ 复合颗粒位于 α￣Ａｌ 晶粒

的中心起到异质核心的作用ꎬ 并由此提出了二重形核理

论ꎮ 他们提出ꎬ 在复合粒子中ꎬ ＴｉＢ２可以提高其表面的

Ａｌ３Ｔｉ 在铝熔体中的稳定性ꎬ 从而使得 ０􀆰 ０１％的富余 Ｔｉ
元素含量就能够保证 Ａｌ３Ｔｉ 不在铝熔体中分解ꎬ 而包覆

ＴｉＢ２的 Ａｌ３Ｔｉ 层又作为 α￣Ａｌ 的异质核心诱发其形核ꎮ 三

者间满足如下的位相关系: {０００１} < １１２０ >‖{１１２} <
２０１ >‖{１１１} <１１０ >ꎮ 但是ꎬ 无论是实验中金属玻璃的

成分ꎬ 还是甩带实验的冷却速度ꎬ 均与常规生产实验中

Ａｌ￣Ｔｉ￣Ｂ 中间合金细化铝熔体的体系环境不同ꎻ 此外ꎬ 没

有证据证明 ＴｉＢ２表面包覆的 Ａｌ３Ｔｉ 是在形核初期生成而不

是凝固之后 Ｔｉ 溶质在室温下析出而产生的[１７] ꎮ
考虑到实验中发现 ＴｉＢ２颗粒位于富含 Ｔｉ 元素的 α￣Ａｌ

晶粒中心ꎬ Ｊｏｈｎｓ[１８－２０] 认为 ＴｉＢ２颗粒与 Ａｌ 熔体中含有的

富余 Ｔｉ 溶质一起诱发 α￣Ａｌ 的异质形核ꎬ 提出了超形核假

说(图 ２)ꎮ Ａｌ￣５Ｔｉ￣１Ｂ 中间合金富含 Ｔｉ 元素ꎬ 因此其中含

有 Ａｌ３Ｔｉ 颗粒ꎮ 当微量的 Ａｌ￣５Ｔｉ￣１Ｂ 中间合金加入铝熔体

中时ꎬ 由于 Ｔｉ 元素含量未达到包晶成分点ꎬ 因此释放出

的 Ａｌ３Ｔｉ 颗粒会迅速溶解ꎬ 从而使铝熔体中含有富余 Ｔｉ
溶质原子ꎮ 超形核假说认为铝熔体中富余的 Ｔｉ 溶质原子

倾向于在 ＴｉＢ２颗粒与铝熔体间形成的固 /液界面处富集ꎬ
形成一定的浓度梯度ꎬ 并限制周围 Ａｌ 原子的运动ꎬ 进而

通过模板效应在铝熔体中形成赝晶区域ꎮ 这些赝晶区域

的结构类似 α￣Ａｌꎬ 并可以在液相线温度以上稳定存在ꎮ
然而ꎬ 超晶形核假说目前并未得到任何实验现象的支持ꎮ

3　 细化中的“中毒”现象

不仅 Ａｌ￣５Ｔｉ￣１Ｂ 中间合金细化 α￣Ａｌ 的微观机制存在

长期争议ꎬ 针对 Ａｌ￣５Ｔｉ￣１Ｂ 与 Ａｌ￣３Ｔｉ￣３Ｂ 中间合金在细化

α￣Ａｌ 与铝硅合金中所表现出的细化能力上的差异ꎬ 目前

也没能提出明确的理论解释ꎮ 普遍认为ꎬ 铝硅合金中的

Ｓｉ 原子会抑制 Ａｌ￣５Ｔｉ￣１Ｂ 细化剂的活力ꎬ 称为细化剂的

“Ｓｉ 中毒”现象[２１－２３] ꎮ 研究发现ꎬ 当铝熔体中 Ｓｉ 元素的含

量超过 ２％后ꎬ Ａｌ￣５Ｔｉ￣１Ｂ 中间合金对 α￣Ａｌ 的晶粒细化能

力开始减弱ꎬ 出现“中毒”效应ꎬ 并且中毒效应会随着铝

图 ２　 超形核理论示意图[１８－２０]

Ｆｉｇ􀆰 ２　 Ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｉｌｌｕｓｔｒａｔｉｏｎ ｏｆ ｈｙｐｅｒ￣ｎｕｃｌｅａｔｉｏｎ ｈｙｐｏｔｈｅｓｉｓ [１８－２０]

熔体中 Ｓｉ 元素含量的增加而加剧ꎮ 进一步研究发现ꎬ 对

于会产生细化剂中毒现象的铝硅合金ꎬ 通过添加更多量

的 Ａｌ￣５Ｔｉ￣１Ｂ 中间合金ꎬ 或者将细化剂种类由 Ａｌ￣５Ｔｉ￣１Ｂ
转变为 Ａｌ￣３Ｔｉ￣３Ｂ 或 Ａｌ￣１Ｔｉ￣３Ｂꎬ 即减少中间合金中 Ｔｉ 元
素的成分配比ꎬ 可以缓解中毒现象ꎬ 实现对铝硅合金的

晶粒尺寸细化ꎮ
尽管铝硅合金中 Ｓｉ 元素会导致 Ａｌ￣５Ｔｉ￣１Ｂ 细化剂中毒

的现象在科学界已达成共识ꎬ 但是中毒现象的物理本质尚

没有明确的定论ꎮ 有学者[２４ꎬ ２５] 观察到ꎬ 在加入Ａｌ￣５Ｔｉ￣１Ｂ
中间合金的铝硅合金凝固组织中发现有复合的 Ｔｉ(Ａｌꎬ Ｓｉ) ３

相在 ＴｉＢ２颗粒的周围析出ꎬ 因此提出 Ｓｉ 原子会与熔体中

的 Ｔｉ 原子反应形成复合相阻碍异质核心与铝熔体间的相

互作用ꎮ 但是ꎬ 也有学者认为 Ｔｉ(Ａｌꎬ Ｓｉ) ３相可能是凝固

后在室温下析出产生ꎬ 并且至今没有证据表明 Ｔｉ(Ａｌꎬ
Ｓｉ) ３相是依附于 ＴｉＢ２颗粒产生ꎬ 即没有证据表明钛硅相是

生成于 ＴｉＢ２颗粒与熔体的界面处ꎬ 从而无法证明钛硅相产

生于形核初期的固 /液界面而阻止异质核心与熔体的相互

作用ꎮ 并且这一假说不能解释 Ｔｉ 含量较低的 Ａｌ￣Ｔｉ￣Ｂ 细化

剂在铝硅合金中的中毒程度较弱的实验现象ꎮ

4　 异质核心与形核相界面行为研究

形核相在异质核心上的异质形核属于液￣固相变ꎬ 所

涉及的空间尺度约为几个至几十个原子团簇大小ꎬ 时间尺

度在纳秒级ꎬ 熔体与固相质点接触的液 /固界面区微结构

决定着异质形核过程ꎮ 利用传统方法难以直接研究异质形

核过程ꎬ 现有机理模型只能从固态角度出发ꎬ 利用凝固后

４３６



　 第 ８ 期 韩延峰等: 基于 Ａｌ￣Ｔｉ￣Ｂ 细化剂的铝合金异质形核机制研究进展

的形核相与异质核心间固 /固界面反推异质形核ꎬ 属于事

后分析ꎬ 所得结果可能与异质形核真实的物理过程存在较

大偏差ꎮ 因此ꎬ 如能从液￣固相变角度出发ꎬ 研究熔体与异

质核心间液 /固界面区微结构在异质形核过程中的演变规

律ꎬ 将比固￣固晶格匹配的唯象分析方法更直接、 更真实地

反映异质形核的物理过程ꎬ 据此对异质核心诱导形核相在

其表面形核的能力进行判定将更为有效、 更具有说服力ꎮ
4􀆰 1　 高分辨透射电子显微镜分析观察异质核心与铝熔体

固/液界面结构

　 　 随着高分辨透射电子显微技术的发展ꎬ 越来越清晰

的原子尺度图像成为材料微区结构的直接分析手段ꎮ 因

此ꎬ 可以利用高分辨透射电子显微分析研究材料界面在

原子尺度上的结构ꎮ 在 ２００６ 年ꎬ Ｏｈ 等[２６]利用高分辨透

射电子显微镜(ＨＲＴＥＭ)的高能入射电子束轰击 Ａｌ２Ｏ３晶

体使其分解ꎬ 并通过高能电子束加热样品得到 Ａｌ２Ｏ３晶

体与铝熔体的固 /液界面ꎮ 通过原子尺度的高分辨观察ꎬ
发现在固 /液界面前沿的铝熔体依附于 Ａｌ２Ｏ３晶体表面形

成 ３ 层左右的层状有序结构(如图 ３)ꎬ 从而证明固 /液
界面固相可以直接影响界面前沿液相结构的有序性ꎮ 这

为探明熔体结构、 揭示形核的物理本质提供了新的研究

方法ꎮ

图 ３　 原位高分辨透射电子显微镜观察到的铝熔体在 Ａｌ２ Ｏ３

(０００６)晶面间形成有序结构[２６]

Ｆｉｇ􀆰 ３　 Ｉｎ￣ｓｉｔｕ ＨＲＴＥＭ ｉｍａｇｅ ｏｆ ｏｒｄｅｒｅｄ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｏｆ Ａｌ ｍｅｌｔｓ ｏｎ

Ａｌ２Ｏ３(０００６) ｓｕｒｆａｃｅ[２６]

受液相结构的高温扰动和固相基底表面粗糙度的限

制ꎬ 现阶段的原位高分辨透射电子显微分析可研究的

液 /固界面体系较少ꎬ 多为液相线温度较低合金的界面

结构ꎮ 且由于高分辨透射成像是三维结构在二维平面的

投影ꎬ 为获得液 /固界面区结构信息ꎬ 电子束入射方向

只能平行于界面方向ꎮ 因此ꎬ 此方法只能获得界面区有

序结构沿界面法线方向分布的层间结构特征ꎬ 不能表征

平行于界面方向的面内结构ꎬ 从而无法分析有序结构的

三维形貌ꎮ

4􀆰 2　 第一性原理分子动力学模拟计算固/液界面结构

相比于实验研究固 /液界面结构的严酷条件ꎬ 利用计

算机模拟计算固 /液界面结构则更为直接有效ꎮ 从 ２０ 纪

８０ 年代起ꎬ 一些学者利用分子动力学构造并计算了一些

金属体系的固 /液界面结构[２７ꎬ ２８] ꎮ 通过构造铝晶体各低

指数面与液态铝之间的固 /液界面ꎬ 发现在凝固点温度附

近ꎬ 界面前沿的液态铝会在铝晶体表面形成多层层状的

铝原子结构ꎬ 这些铝原子层彼此间保有稳定的层间距ꎮ
不仅如此ꎬ 每层铝原子层内部的结构也保持稳定ꎬ 使整

个铝层区域具有稳定的三维有序结构ꎻ 处于固 /液界面前

沿的液态层状有序区域被称为“准固相区”ꎮ 研究还发

现ꎬ 不仅铝熔体与铝晶体之间会在界面形成准固相区ꎬ
一些其他金属 /熔体界面体系ꎬ 包括很多二元体系(即固

态金属与金属熔体为两种不同物质)组成的固 /液界面前

沿液相区都存在一定厚度的准固相区ꎮ
然而ꎬ 传统的分子动力学依托经验势函数来描述原

子间的相互作用ꎬ 因此存在一定的计算误差和较大的局

限性ꎬ 很难适用于较为复杂的固 /液界面体系ꎮ 而异质形

核过程中 Ａｌ 熔体与 ＴｉＢ２之间的液 /固界面属于典型的复

杂界面ꎬ 不仅 ＴｉＢ２与 Ａｌ 熔体之间的交互作用十分复杂ꎬ
界面区 Ａｌ 熔体中偏聚的 Ｔｉ 溶质更增加了熔体结构的复

杂性ꎮ 至今尚无有效的势函数能够准确描述 ＴｉＢ２、 Ａｌ３Ｔｉ
等异质核心与铝熔体间构成的固 /液界面ꎮ 因此ꎬ 以往针

对 Ａｌ￣Ｔｉ￣Ｂ 系列中间合金细化机制的研究并未采用分子动

力学模拟计算进行ꎮ
相比于传统的分子动力学模拟ꎬ 采用密度泛函理论

(ＤＦＴ)的第一性原理计算不依赖原子间的经验势函数ꎬ
从而能够计算更为复杂的结构ꎬ 并得到更为精确的数据ꎮ
Ｌｅｅ 等利用从头算分子动力学模拟初步计算了在约 ２ Ｋ 的

过冷度下 Ａｌ 熔体与 ＴｉＢ２和 Ａｌ３Ｔｉ 间的液 /固界面结构[２９] ꎬ
发现 Ａｌ３Ｔｉ 和 Ｔｉ 终止的 ＴｉＢ２ 表面附近的 Ａｌ 熔体能形成

２~３ 层的有序结构ꎬ 并通过层间和面内有序结构分析ꎬ
认为该有序结构类似于 α￣Ａｌ{１１１}面结构(如图 ４)ꎮ 然

而ꎬ 该工作仅开展了单一温度过冷条件下的界面结构研

究ꎬ 不能反映异质形核过程中形核相从液相到固相转变

的全过程ꎮ 而且研究所采用的计算模型中固相基底包含

的原子层过少且不具备非极性长程对称性ꎬ 模拟总时长

较短ꎬ 计算结果的准确度有待提高ꎮ 与此同时ꎬ 作者团

队[３０]利用第一性原理分子动力学成功模拟了不同终止面

的 ＴｉＢ２(０００１)晶面与铝熔体间的固 /液界面ꎬ 发现不同终

止面的 ＴｉＢ２(０００１)晶面与铝熔体间构成的固 /液界面拥有

不同的结构特点(如图 ５)ꎮ 其中 Ｔｉ 原子层终止的 ＴｉＢ２

(０００１)晶面所构成的固 /液界面在界面前沿的液相区中

会形成良好的准固相区ꎬ 从而促进铝熔体的异质形核ꎬ
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图 ４　 ９１０ Ｋ 下 Ａｌ 熔体在 ＴｉＢ２表面的原子密度曲线ꎬ 模拟时间为:

(ａ) ０􀆰 ０５ ｐｓꎬ (ｂ) １􀆰 ４２ ｐｓꎬ (ｃ) １􀆰 ８５ ｐｓ[２９]

Ｆｉｇ􀆰 ４　 Ｔｈｅ ａｔｏｍ ｄｅｎｓｉｔｙ ｐｒｏｆｉｌｅ ｏｆ Ａｌ ｍｅｌｔｓ ｏｎ ｔｈｅ ｓｕｒｆａｃｅ ｏｆ ＴｉＢ２ ａｔ

９１０ Ｋ: (ａ) ０􀆰 ０５ ｐｓꎬ (ｂ) １􀆰 ４２ ｐｓꎬ (ｃ) １􀆰 ８５ ｐｓ[２９]

而 Ｂ 原子层终止的 ＴｉＢ２(０００１)晶面所构成的固 /液界面却

会在 ＴｉＢ２表面由 Ａｌ 原子和 Ｂ 原子终止面形成类 ＡｌＢ２结

构ꎬ 影响异质核心 ＴｉＢ２ 与铝熔体的相互作用ꎮ 基于此ꎬ
之所以Ａｌ￣５Ｔｉ￣１Ｂ 能细化工业纯铝而 ＴｉＢ２ 粉末则没有效

果ꎬ 就是因为Ａｌ￣５Ｔｉ￣１Ｂ 中的富 Ｔｉ 环境能够保证其中 ＴｉＢ２

颗粒是 Ｔｉ 终止面结构ꎮ 考虑到 Ａｌ￣５Ｔｉ￣１Ｂ 加入到 Ａｌ 熔体

中后ꎬ 由于其中 Ａｌ３Ｔｉ 的分解会导致 Ａｌ 熔体含有富余 Ｔｉ
溶质ꎬ 因此ꎬ 要想更加精细地模拟异质形核初期界面结

构、 更加全面地诠释异质形核的微观机制ꎬ 还需要进一

步模拟计算 Ａｌ 熔体中富余 Ｔｉ 溶质对形核初期固 /液界面

结构的影响ꎮ
虽然第一性原理分子动力学在适用范围和计算精度

等方面都优于传统分子动力学ꎬ 并且可以用于计算异质

核心与铝熔体间构成的固 /液界面ꎬ 但是由于第一性原理

分子动力学对计算资源的消耗十分巨大ꎬ 目前仅能够计

算含有几百个原子的小型体系ꎮ 因此ꎬ 为了能真实反映

固 /液界面的结构特点ꎬ 需要不断优化计算算法与模型构

建ꎬ 才能真正成为分析固 /液界面结构、 探索异质形核微

观机制的重要工具ꎮ

5　 结　 语

异质形核晶粒细化过程包括异质形核及随后的形核

相长大两个阶段ꎮ 关于异质形核阶段ꎬ 现有理论模型以

异质核心与形核相之间的固 /固界面能为标准ꎬ 从固态视

角研究形核过程ꎬ 属于事后分析ꎮ 采用异质核心与形核

相之间的点阵错配度来表征固 /固界面能具有局限性ꎬ 具

备固￣固晶格小错配度不是异质核心能高效诱导形核相形

核的充要条件ꎮ

图 ５　 Ｔｉ 终止(ａ)以及 Ｂ 终止(ｂ)ＴｉＢ２与铝熔体间形成的液 / 固界面[３０]

Ｆｉｇ􀆰 ５　 Ｌｉｑｕｉｄ / ｓｏｌｉｄ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ｂｅｔｗｅｅｎ Ａｌ ｍｅｌｔｓ ａｎｄ Ｔｉ￣ｔｅｒｍｉｎａｔｅｄ (ａ) ａｎｄ Ｂ￣ｔｅｒｍｉｎａｔｅｄ (ｂ) ＴｉＢ２
[３０]

６３６
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　 　 形核相在异质核心上的异质形核属于液￣固相变ꎬ 熔

体与固相质点接触的液 /固界面区微结构决定着异质形核

过程ꎻ 研究异质形核过程中原子级尺度上液 /固界面区熔

体原子有序结构的形成与演变ꎬ 更直接地反映着异质形

核的真实物理过程ꎮ 国内外关于固相异质核心诱导液 /固
界面区熔体原子有序结构形成及演变的研究尚处于起步

阶段ꎬ 已发现液 /固界面区熔体可以形成一定的有序结

构ꎮ 但现阶段仍然缺乏对熔体原子有序结构形成原因和

演变规律的本质研究ꎮ 如: 熔体原子与异质核心表面原

子间的交互作用如何影响界面区熔体原子有序结构的形

成? 液 /固界面区熔体原子有序结构的层间有序及面内有

序与异质核心诱导形核相在其表面形核的能力间如何准

确关联? 这些问题都亟待解决ꎮ

参考文献　 References

[１]　 Ｍｕｒｔｙ Ｂ Ｓꎬ Ｋｏｒｉ Ｓ Ａꎬ Ｃｈａｋｒａｂｏｒｙ Ｍ. Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｒｅｖｉｅｗｓ

[Ｊ]ꎬ ２００２ꎬ ４７(１): ３－２９.

[２] 　 Ｑｕｅｓｔｅｄ Ｔ Ｅ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ[Ｊ]ꎬ ２００４ꎬ ２０(１１):

１３５７－１３６９.

[３]　 Ｊｏｈｎｓｓｏｎ Ｍꎬ Ｊａｎｓｓｏｎ Ｋ. Ｚｅｉｔｓｃｈｒｉｆｔ ｆｕｅｒ Ｍｅｔａｌｌｋｕｎｄｅ[Ｊ]ꎬ １９９８ꎬ ８９(６):

３９４－３９８.

[４]　 Ｈａｎ Ｙ Ｆꎬ Ｄａｉ Ｙ Ｂꎬ Ｓｈｕ Ｄꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｐｐｌｉｅｄ Ｐｈｙｓｉｃｓ Ｌｅｔｔｅｒｓ[Ｊ]ꎬ ２００６ꎬ ８９

(１４)ꎬ １４４１０７.

[５]　 Ｃｉｂｕｌａ Ａ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｉｎｓｔｉｔｕｔｅ Ｍｅｔａｌｓ[Ｊ]ꎬ １９５１－１９５２ꎬ ８０: １－１６.

[６]　 Ｚｈａｎｇ Ｍ Ｘꎬ Ｋｅｌｌｙ Ｐ Ｍꎬ Ｅａｓｔｏｎ Ｍ Ａꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２００５ꎬ

５３(５): １４２７－１４３８.

[７]　 Ｊｏｈｎｓｓｏｎ Ｍꎬ Ｅｒｉｋｓｓｏｎ Ｌ. Ｚｅｉｔｓｃｈｒｉｆｔ ｆｕｅｒ Ｍｅｔａｌｌｋｕｎｄｅ[Ｊ]ꎬ １９９８ꎬ ８９

(７): ４７８－４８０.

[８]　 Ｇｕｚｏｗｓｋｉ Ｍ Ｍꎬ Ｓｉｇｗｏｒｔｈ Ｇ Ｋꎬ Ｓｅｎｔｎｅｒ Ｄ Ａ. Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌ

Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ Ａ[Ｊ]ꎬ １９８７ꎬ １８(４): ６０３－６１９.

[９]　 Ｍａｘｗｅｌｌ Ｉꎬ Ｈｅｌｌａｗｅｌｌ Ａ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ １９７５ꎬ ２３(２): ２２９－２３７.

[１０] Ｍｏｈａｎｔｙ Ｐ Ｓꎬ Ｓａｍｕｅｌ Ｆ Ｈꎬ Ｇｒｕｚｌｅｓｋｉ Ｊ Ｅꎬ ｅｔ ａｌ. Ｌｉｇｈｔ Ｍｅｔａｌｓ[Ｊ]ꎬ

１９９４: １０３９－１０４５.

[１１] Ｍｏｈａｎｔｙ Ｐ Ｓꎬ Ｇｒｕｚｌｅｓｋｉ Ｊ Ｅ. Ａｃｔａ Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａ ｅｔ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ [ Ｊ]ꎬ

１９９５ꎬ ４３(５): ２００１－２０１２.

[１２] Ｍａｘｗｅｌｌ Ｉꎬ Ｈｅｌｌａｗｅｌｌ Ａ. Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌ Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ[Ｊ]ꎬ １９７２ꎬ ３(６):

１４８７－１４９３.

[１３] Ｊｏｈｎｓｓｏｎ Ｍꎬ Ｂäｃｋｅｒｕｄ Ｌꎬ Ｓｉｇｗｏｒｔｈ Ｇ Ｋ. Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌ Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ Ａ

[Ｊ]ꎬ １９９３ꎬ ２４(２): ４８１－４９１.

[１４] Ｓｃｈｕｍａｃｈｅｒ Ｐꎬ Ｇｒｅｅｒ Ａ Ｌꎬ Ｗｏｒｔｈ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｔｅｃｈ￣

ｎｏｌｏｇｙ[Ｊ]ꎬ １９９８ꎬ １４(５): ３９４－４０４.

[１５] Ｓｃｈｕｍａｃｈｅｒ Ｐꎬ Ｇｒｅｅｒ Ａ Ｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ Ａ[Ｊ]ꎬ

１９９４ꎬ １８１－１８２(５): １３３５－１３３９.

[１６] Ｓｃｈｕｍａｃｈｅｒ Ｐꎬ Ｇｒｅｅｒ Ａ Ｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ Ａ[Ｊ]ꎬ

１９９４ꎬ １７８(１－２): ３０９－３１３.

[１７] Ｓｉｇｗｏｒｔｈ Ｇ Ｋ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ １９９６ꎬ ３４(６): ９１９－９２２.

[１８] Ｊｏｎｅｓ Ｇ Ｐꎬ Ｐｅａｒｓｏｎ Ｊ. Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌ Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ Ｂ[Ｊ]ꎬ １９７６ꎬ ７(２):

２２３－２３４.

[１９] Ｊｏｎｅｓ Ｇ Ｐ. Ｒｅｆｉｎｉｎｇ ａｎｄ Ａｌｌｏｙｉｎｇ ｏｆ Ｌｉｑｕｉｄ Ａｌｕｍｉｎｉｕｍ ａｎｄ ｆｅｒｒｏ￣Ａｌｌｏｙｓ

[Ｃ]. Ｔｈｅ Ｎｏｒｗｅｇｉａｎ Ｉｎｓｔｉｔｕｔｅ ｏｆ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙꎬ Ｔｒｏｎｄｈｅｉｍꎬ Ｎｏｒｗａｙ: Ａ￣

ｌｕｍｉｎｉｕｍ￣Ｖｅｒｌａｇꎬ １９８５: ２１１－２１８.

[２０] Ｊｏｎｅｓ Ｇ Ｐ. Ｓｏｌｉｄｉｆｉｃａｔｉｏｎ Ｐｒｏｃｅｓｓｉｎｇ[Ｍ]. Ｌｏｎｄｏｎ: Ｔｈｅ Ｉｎｓｔｉｔｕｔｅ ｏｆ Ｍｅｔ￣

ａｌｓꎬ １９８７.

[２１] Ｓｐｉｔｔｌｅ Ｊ Ａꎬ Ｓａｄｌｉ Ｓ. Ｃａｓｔ Ｍｅｔａｌｓ[Ｊ]ꎬ １９９５ꎬ ７(４): ２４７－２５３.

[２２] Ｋｏｒｉ Ｓ Ａꎬ Ｍｕｒｔｙ Ｂ Ｓꎬ Ｃｈａｋｒａｂｏｒｔｙ Ｍ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ

Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ[Ｊ]ꎬ １９９９ꎬ １５(９): ９８６－９９２.

[２３] Ｋｕｍａｒ Ｇ Ｓ Ｖꎬ Ｍｕｒｔｙ Ｂ Ｓꎬ Ｃｈａｋｒａｂｏｒｔｙ Ｍ. Ｉｎｄｉａｎ Ｆｏｕｎｄｒｙ[Ｊ]ꎬ ２００３ꎬ

４９(２): ２３－２５.

[２４] Ａｒｓｅｎａｕｌｔ Ｒ Ｊ. Ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ[Ｊ]ꎬ １９９４ꎬ ２５(７): ５４０－５４８.

[２５] Ｗａｎｇ Ｌꎬ Ａｒｓｅｎａｕｌｔ Ｒ Ｊ. Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌ Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ Ａ[Ｊ]ꎬ １９９１ꎬ ２２

(１２): ３０１３－３０１８.

[２６] Ｏｈ Ｓ Ｈꎬ Ｋａｕｆｆｍａｎｎ Ｙꎬ Ｓｃｈｅｕ Ｃꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｉｅｎｃｅ [ Ｊ]ꎬ ２００５ꎬ ３１０

(５７４８): ６６１－６６３.

[２７] Ｋａｐｌａｎ Ｗ Ｄꎬ Ｋａｕｆｆｍａｎｎ Ｙ. Ａｎｎｕａｌ Ｒｅｖｉｅｗ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｒｅｓｅａｒｃｈ[Ｊ]ꎬ

２００６ꎬ ３６: １－４８.

[２８] Ｋａｕｆｆｍａｎｎ Ｙꎬ Ｏｈ Ｓ Ｈꎬ Ｋｏｃｈ Ｃ Ｔꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ ５９

(１１): ４３７８－４３８６.

[２９] Ｗａｎｇ Ｊ Ｓꎬ Ｈｏｒｓｆｉｅｌｄ Ａꎬ Ｓｃｈｗｉｎｇｅｎｓｃｈｌöｇｌ Ｕꎬ ｅｔ ａｌ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｂ

[Ｊ]ꎬ ２０１０ꎬ ８２(１８): １８４２０３.

[３０] Ｚｈａｎｇ Ｈ Ｌꎬ Ｈａｎ Ｙ Ｆꎬ Ｄａｉ Ｙ Ｂꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｐｈｙｓｉｃｓ Ｄ: Ａｐｐｌｉｅｄ

Ｐｈｙｓｉｃｓ[Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ ４５: ４５５３０７.

(编辑　 张雨明　 吴　 锐)

７３６


