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摘 要：共晶多主元合金兼备了共晶合金良好的可加工性和多主元合金因高熵效应引起的优异综合性能。 通过耦

合多种组织调控手段，其有望表现出更丰富的组织形貌特点，性能潜力得以进一步发掘。 基于此，采用静磁场辅助深过

冷凝固技术，系统研究了 2 T 磁场作用下 FeCoNiB0.65共晶多主元合金的非平衡凝固行为与组织演化规律。结果表明，随

过冷度增加，初生组织由 α-M枝晶转变为海藻状的共晶型枝晶，且组成海藻的两相经历了从 α-M/M23B6到 α-M/M3B 的
相转变；凝固组织中的基体呈现出 M3B 相与 M23B6相频繁的相竞争现象，这与两相凝固时所需要克服的临界形核势垒

有关， 对于 ΔT=60 K 时基体中两相共存的特征则与不完全的 M23B6相分解形成 M3B 的固态相变有关；M23B6相与 α-M
相均为 FCC 结构，且两相表现出显著的耦合生长特性，在凝固过程中可以形成一种 cube-cube 取向关系。
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Abstract： Eutectic multi-principal element alloys combine the good workability of eutectic alloys with the excellent
comprehensive properties caused by the high-entropy effects of multi-principal element alloys. By coupling various
microstructure regulation methods, more diverse microstructural characteristics are expected to be exhibited, and its
performance potential can be further explored. On the basis of this, static magnetic field and deep undercooling technology
were combined to systematically investigate the non-equilibrium solidification behavior and microstructural evolution law of
the FeCoNiB0.65 alloy. The results demonstrate that with increasing undercooling, the primary structure undergoes a
morphological transition from α-M dendrites to seaweed-like eutectic dendrites, and the two phases inside the seaweed
transition from α-M/M23B6 to α-M/M3B. The alloy matrix frequently experiences competitive formation between the M23B6

phase and the M3B phase, which is related to the critical nucleation barrier that needs to be overcome during solidification.
The coexistence of two phases in the matrix at ΔT=60 K is related to the solid-state phase transition from incomplete
decomposition of the M23B6 phase to the M3B phase. Both the M23B6 and α-M phases have FCC crystal structures and
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exhibit significant coupled growth characteristics, forming a cube-cube orientation relationship during solidification.
Key words： eutectic multi-principal element alloy; high static magnetic field; nonequilibrium solidification; cube-cube
orientation relationship; seaweed morphology

在金属材料制备过程中， 至少会经历一次液-
固转变过程。 通过调控材料凝固行为及后续的微观
组织以优化其服役性能， 已经成为强化二元合金
的有效手段[1-4]。 随着工业装备对更高性能材料的需
求不断提升， 局限于二元合金有限的调控能力，人
们迫切需要开发新型合金以优化材料性能。 相比于
二元合金，共晶多主元合金结合高熵合金与共晶合
金的设计策略，能够展现出更优异的综合性能，具
有极高的工程应用潜力， 引起了学者广泛的研究
兴趣 [5-7]。
基于合金相图，可对多种体系合金的平衡态凝

固组织进行预测。 在实际工况环境下，合金的凝固
过程往往偏离平衡态，即发生非平衡凝固。 当合金
主元从简单二元扩展至多元后，由于高熵效应[8-14]引

起的共晶多主元合金的非平衡凝固行为必然发生

变化，从而形成更为复杂丰富的凝固特征，表现出
更宽广的性能调控空间。 非平衡凝固的热力学和动
力学特征同样强烈依赖于外场环境，强静磁场作为
一种无接触、高能量密度场和方向性力场已被引入
合金的凝固过程，具有丰富的微观组织性能调控效
果，如胞状晶-树枝晶转变 [15]、晶粒细化 [16-17]、取向校
准[18]、减少偏析组织等[19]。 因此，强磁场的非平衡凝
固技术在调控微观组织和服役性能方面极具优势

和发展潜力。
M-B(M=Fe或 Co或 Ni)二元合金作为一类理想

的非平衡凝固研究的模型合金，可在宽的过冷度范
围内产生多种组织形貌和相类型演化[20-23]。 基于此，
本文在 M-B 二元合金基础上，采用简单混合焓设计
准则发展扩充得到 M-B(M=Fe，Co，Ni)四元共晶合
金，探究其在恒定强静磁场下随非平衡凝固过冷度
变化的组织形貌及相演化规律，可为多主元共晶合
金非平衡凝固科学理论研究及组织与相组成调控

技术提供指导价值。

1 实验材料与方法
FeCoNiB0.65 合金的成分通过混合焓法借助

Fe-B(Fe83B17)、Co-B(Co81.5B18.5)以及 Ni-B(Ni83B17)合金
的共晶点成分确定[24]。 铸态合金锭采用WK型非自
耗真空电弧熔炼炉制备，首先将纯度高于 99.99%的
Fe、Co、Ni纯金属块表面的氧化膜打磨清除，再用精
度为 0.000 1 g 的电子天平按合金成分质量配比称
取各原料的质量，称取误差小于 0.000 5 g。 熔炼前

需用机械泵及分子泵将炉内气压抽至 5×10-3 Pa 以
下并用高纯 Ar气回填， 对预放置的 Ti 锭进行 1 次
熔炼，以吸收炉腔内的残余氧气。最后在原料的熔炼
过程中辅助电磁搅拌系统并反复熔炼 5 次以确保得
到化学成分均匀的合金锭。
为了制备强磁场下 FeCoNiB0.65 合金的过冷凝

固样品，首先将铸态合金锭切割为质量约 20 g的块
体，打磨掉表面的切屑及氧化皮后，在无水乙醇中超
声波清洗 5 min，吹干备用。 随后将准备好的块体样
品连同新烧制的 B2O3玻璃净化剂置入石英管底部，
B2O3 玻璃净化剂在高温下会覆盖在金属熔体的表

面，起到吸附杂质、减少合金氧化的作用，有利于去
除金属熔体内的异质核心抑制熔体非均质形核从而

实现更大的熔体过冷度。最后，将装有样品以及玻璃
净化剂的石英管放入自行设计的高温电阻加热炉内

进行过冷实验。 该强磁场材料处理平台的各部位元
件功能及具体操作参见文献[25]。 本实验中，首先设
定升温/降温速率为 20 K/min， 将炉体预热至 780 K
并保温 5 min， 使 B2O3玻璃净化剂熔融并完全包覆

样品。 随后，打开超导磁体开关将磁体励磁至 2 T，
磁场需要提前校准测量以保证样品所在区域的磁感

应强度 B 是恒定的，随后开始循环过热处理，以制
备不同过冷度下的样品， 同时得到不同过冷度下样
品冷却阶段的温度-时间曲线。
通过光镜观察样品组织形貌的宏观特点， 采用

FEI Helios G4 CX 型扫描电子显微镜进行 SEM 分
析， 对样品中的特征区域做进一步分析识别，SEM
样品用 400#、800#、1500#、2500#、4000# 的水磨砂纸
进行打磨后，再用 0.1 μm的金刚石悬浊液进行 OPS
抛光。 为了确定凝固组织的相组成， 实验采用Bruker
D8 DISCOVER A5 型 X 射线衍射仪对样品进行初
步的物相分析。 通过扫描电子显微镜的背散射探头
进行 EBSD测试以获取样品实际相分布以及取向关
系，EBSD 样品制备同 SEM 样品制备方法， 进行
EBSD 测试时率先使用 0.3 μm 的扫描步长获取初
生相以及基体组织的信息， 再用 0.03 μm 的扫描步
长对识别率较低的区域局部放大识别。

2 实验结果及讨论
2.1 合金组织以及相演变规律
图 1a 为不同过冷度 (60、105、127、148、175 和

255 K)条件下 FeCoNiB0.65合金的冷却曲线。 其中TM、
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TR、TN和 ΔT 分别为合金熔点温度、凝固时的最高再
辉温度、形核温度和过冷度。 过冷度定义为 TM与 TN

的差值。 在冷却初始阶段，样品为熔体状态，温度随
时间线性降低，随后在 TN处爆发形核，样品开始凝
固，由于结晶潜热释放产生的温度上升超过了系统
散热导致的温度降低，宏观产生快速的温度上升现
象，即再辉现象。 结果表明，每个样品的冷却历史中
至少出现一次明显的再辉行为。再辉度 ΔTR是 TR与

TN的差值反映了熔体的非平衡凝固程度，其在再辉
时间内随 ΔT 变化的统计结果如图 1b 所示，可见随
着 ΔT 的增加，ΔTR逐渐增大，熔体的非平衡凝固行
为加剧，这意味着熔体在再辉过程中形成的非平衡
凝固固相的体积分数将不断增加。
为了确定样品相组成类型，首先对所有样品进

行 XRD测试，结果如图 2所示。 测试结果，表明所有
样品均存在面心立方(FCC)结构的 α-M 相，而正交
结构的 M3B 相与 FCC 结构的 M23B6相则存在明显

的相竞争行为：当 ΔT=60K时，样品中同时存在M23B6

相与 M3B 相；增大 ΔT 至 105 K，M23B6相消失，但在
ΔT≥127K时重新出现； 直到 ΔT=255K时，M23B6相

再次消失，M3B相重新出现。
基于 XRD信息对 FeCoNiB0.65合金不同过冷度

的组织形貌进行表征， 样品的凝固结果如图 3所示，

其中磁感应强度 B的方向平行于样品观察平面。 由
图 3a~f的宏观形貌可见， 受非平衡凝固过程影响，
共晶合金内部形成了初生 α-M相，且该相呈现典型
的枝晶形貌。 在 ΔT=62 K 时，凝固组织呈现出明显
的双态基体特征， 与 XRD 图谱中 M23B6 相和 M3B
相同时存在的相组成结果对应。进一步借助 SEM图
像观察两个区域对应的组织形态可以发现： 亮色区
域的基体组织由 M23B6相构成， 其与平均等效圆直
径为 11.2 μm 的近等轴状的初生 α-M 组织组成了
一种异常共晶形貌(图 3a1)；暗色区域的基体组织则
是由 α-M/M3B 形成的极其细小的片层共晶，其平均
片层间距 λ为 0.5 μm，最小仅为 0.2 μm(图 3a2)。当
ΔT 增大至 105 K 时， 凝固组织中的 M23B6 基体消

失， 样品凝固为初生 α-M枝晶及枝晶间的α-M/M23B6

点棒状共晶(图 3b1 和 b2)，其中初生枝晶主干的平
均直径 D为 21.8μm， 点棒状共晶组织的两相间距 λ
为 3.4μm。 进一步增大过冷度至 127 K，M23B6基体重

新出现而细小的共晶基体消失(图 3c1 和 c2)。 随着
过冷度的进一步增加， 初生相体积分数显著增加并
细化， 在 ΔT=148 K 样品的凝固组织中形成树枝状
的初生 α-M相(D=6.3 μm)与 M23B6基体组成的异常

共晶形貌(图 3d1和 d2)。 当 ΔT=175 K时，凝固组织
中出现一种宏观的海藻状形貌， 具有频繁的尖端分
裂特征，这与一些研究中所发现的结果一致 [26-27]。 由
于凝固组织受再辉影响不可避免地会发生重熔，因
此其轮廓表现出不连续的锯齿状形态。当 ΔT=255 K
时，海藻形貌的体积分数增加，但轮廓更加完整，因
为海藻形貌周围的凝固组织所释放的热量对其产生

的重熔现象不再显著， 这表明海藻形貌是作为熔体的
初生相先形成， 随后剩余熔体二次凝固并释放热量使
其形貌边界表现出重熔特征。 进一步通过观察扫描
图像可知海藻形貌内部由双相共晶构成(图 3e1 和
f1)， 而海藻周围则在不同过冷度下表现出不同特征：
在 ΔT=175 K 时海藻周围的组织为 α-M 枝晶以及

图 1 过冷 FeCoNiB0.65合金的冷却行为：(a)不同样品的温度-时间曲线；(b)不同过冷度 ΔT 时再辉温度 ΔTR的柱状统计图
Fig.1 Cooling behavior of the undercooled FeCoNiB0.65 alloy: (a) temperature-time curves corresponding to different samples;

(b) statistical results of the recalescence temperature ΔTR at different undercooling ΔT values

图 2 FeCoNiB0.65合金过冷样品的 XRD 谱
Fig.2 XRD patterns of the undercooled FeCoNiB0.65 alloy
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图 3 FeCoNiB0.65合金不同过冷度的凝固组织形貌：(a) ΔT=60 K；(b) ΔT=105 K；(c) ΔT=127 K；(d) ΔT=148 K；(e) ΔT=175 K；
(f) ΔT=255 K；(a1~f1, a2~f2)分别对应于 (a~f)中方框区域的放大视图

Fig.3 Solidification microstructures of FeCoNiB0.65 alloys with different degrees of undercooling: (a) ΔT=60 K; (b) ΔT=105 K;
(c) ΔT=127 K; (d) ΔT=148 K; (e) ΔT=175 K; (f) ΔT=255 K; (a1~f1, a2~f2) corresponding close-up views of the square regions in

(a~f), respectively
M23B6单相基体(图 3e2)；在 ΔT=255 K 时，海藻周围
区域则形成的是 α-M 枝晶以及 α-M/M3B 共晶基体
(图 3f2)。
为了获取实际的相分布及相之间的取向关系，对

所有样品进行详细的 EBSD表征。 图 4为 ΔT=60 K

样品的 EBSD结果。由图 4a反映的形貌特征可以清
晰地区分出样品内部的不同组织， 亮白色的组织代
表初生的枝晶，浅灰色的组织代表宽大基体，黑色组
织代表细小的共晶片层基体，结合图 4b 对应的相图
可知，枝晶是具有 FCC 晶体结构的 α-M 固溶体相，
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图 4 ΔT=60 K，FeCoNiB0.65合金的 EBSD 分析：(a)带对比度形貌图；(b)相图；(c)取向分布图；(d)相图中片层共晶区域的
放大图像

Fig.4 EBSD analysis of the FeCoNiB0.65 alloy at ΔT=60 K: (a) BC map; (b) phase map; (c) IPF map; (d) enlarged image of the lamellar
eutectic region in the phase map

宽大基体以及共晶基体则分别包含 M23B6 相以及

M3B 相。 图 4c 为不同相的取向分布图， 可以发现
α-M 枝晶呈现出两种不同的生长取向，M23B6 基体

则在观察范围内呈现出单一取向特征，这是由于其内
部固定的金属-非金属原子比例， 导致大尺寸晶粒的
M23B6相在凝固再辉阶段中很少发生重熔， 因此在
大范围内形成了单一取向[28]。 由于共晶基体的片层
间距过小导致 EBSD 无法区分共晶两相的相组成，
因此将共晶基体的局部区域放大做进一步的相表征

如图 4d所示， 可以发现细小片层共晶是由α-M/M3B
组成的，经测量两相的片层间距 λ为 1.5 μm。
与 60 K 样品相比，ΔT=105 K 样品凝固组织中

的宽大基体消失， 与之对应的相图中没有观察到
M23B6相的存在，仅有 M3B 相，如图 5 所示。 取向分
布图则显示，α-M 枝晶在整个区域内呈现出单一的
生长取向，而基体则呈现出明显的多取向特征。 对
识别率较低的片层区域的相图局部放大处理后可

知， 共晶两相的组成依然为 α-M/M3B 片层共晶，但
此时两相的共晶间距 λ达到了 2.7 μm。
当过冷度增至 127 K时，图 6a 所示的凝固组织

中再次发现宽大基体，相应的相分布图证实其相结
构为 M23B6相(图 6b)。 且 M23B6相与初生的 α-M 相
在部分区域形成了完全一致的取向，这是一种存在
于 FCC 晶体之间的 cube-cube 的取向关系，而在另
一个区域则呈现出一种随机生长的取向如图 6c 所

示。 由于整个基体表现出单一取向且是一个完整的
晶粒，这种取向关系的双重性源自于初生 α-M 相的
取向随机性。 在凝固过程中，初生的 α-M 相会在熔
体中随机形核并生长， 从而形成不同取向。 后续
M23B6相优先依附于 α-M相作为非均质形核质点形
核并生长， 建立起 cube-cube 的取向关系， 但由于
M23B6相可以生长形成较大的晶粒，因此当其生长前
沿进入另一取向的 α-M相晶簇时，则会形成随机取
向。 对随机取向的区域进一步放大(图 6d~f)可见，枝
晶间的基体区域中存在一些由 α-M/M23B6组成的点

棒状共晶， 且这些共晶组织也形成了 cube-cube 的
取向关系。
随着过冷度达到 148 K， 样品的凝固组织形成

了一种由初生枝晶与基体构成的异常共晶形貌如图

7a 所示， 通过图 7b 的相分布图确定初生枝晶为
α-M相，基体为 M23B6相。 图 7c 所示的取向分布图
表明两相保持 cube-cube的取向关系。 进一步利用取
向云图 (图 7d)对这种 cube-cube 取向关系定义为：
<001>α-M∥<001>M23B6; (001)α-M∥(001)M23B6。
当 ΔT≥175 K 时，样品内部将形成一种海藻状

的共晶型初生枝晶。 图 8展示了出现该形貌时两个
不同过冷度样品的 EBSD 结果：当 ΔT=175 K 时，样
品内部由初生的海藻状共晶与海藻间的小枝晶及基

体组成。 根据相分布图可知， 海藻内部的共晶为
α-M相以及 M23B6相， 其周围的凝固组织为树枝状
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图 5 ΔT=105 K，FeCoNiB0.65合金的 EBSD 分析：(a)带对比度形貌图；(b)相图；(c)取向分布图；(d)相图中片层共晶区域的
放大图像

Fig.5 EBSD analysis of the FeCoNiB0.65 alloy at ΔT=105 K: (a) BC map; (b) phase map; (c) IPF map; (d) enlarged image of the
lamellar eutectic region in the phase map

图 6 ΔT=127 K，FeCoNiB0.65合金的 EBSD 分析：(a)带对比度形貌图；(b)相图；(c)取向分布图；(d~f)黑色方框区域对应的
放大视图

Fig.6 EBSD analysis of the FeCoNiB0.65 alloy at ΔT=127 K: (a) BC map; (b) phase map; (c) IPF map; (d~f) enlarged image of the
square regions

的 α-M 相以及 M23B6相基体，并且在海藻内部以及
海藻周围的区域均观察到了存在于 α-M相与 M23B6

相之间的 cube-cube 取向关系； 当 ΔT=255 K 时，由
于过冷度增加导致海藻内部以及海藻周围的组织均

发生显著细化，因此采用更高放大倍率的图像呈现
其 EBSD结果， 由此可发现此时海藻内部由α-M/M3B
形成的共晶组成，海藻周围则由树枝状的 α-M相以
及 α-M/M3B相共晶基体组成，但由于共晶片层在深

过冷凝固时发生进一步细化， 导致 EBSD无法精确
识别其结构， 因此相分布图中的基体区域仅识别为
单相的 M3B。 从取向分布图可知，海藻内部的结构
呈现出一种多晶特征。
2.2 凝固路径分析
本研究中所有样品的凝固组织均由初生组织与

基体组成。 当 ΔT≤148 K 时，随着过冷度增加初生
组织逐渐细化(图 9a)，这与非平衡凝固的一般规律

马嘉浩，等：强磁场下 M-B(M=Fe, Co, Ni)多元共晶合金的非平衡凝固组织调控《铸造技术》11/2025 1053· ·



图 7 ΔT=148 K，FeCoNiB0.65合金的 EBSD 分析：(a)带对比度形貌图；(b)相图；(c)取向分布图；(d)极图
Fig.7 EBSD analysis of the FeCoNiB0.65 alloy at ΔT=148 K: (a) BC map; (b) phase map; (c) IPF map; (d) polar diagram

图 8 FeCoNiB0.65合金海藻形貌的 EBSD 分析：(a~c) ΔT=175 K 样品的带对比度形貌图、相图及 IPF图；(d~f) ΔT=255 K 样品的
带对比度形貌图、相图及 IPF图

Fig.8 EBSD analysis of the FeCoNiB0.65 alloy with the formation of seaweed morphology: (a~c) BC map, phase map and IPF map at
ΔT=175 K; (d~f) BC map, phase map and IPF map at ΔT=255 K

相符，但其中 ΔT=60 K时初生枝晶的尺寸存在异常
细化的现象，这是由于强静磁场会在初生枝晶与剩
余熔体接触的界面处产生热电磁力，在足够的加载
时间下， 热电磁力会导致枝晶断裂从而细化晶粒。
但随着过冷度的增加， 初生枝晶的生长速度加快，
剩余熔体的二次凝固行为也提前，缩短了热电磁力
在初生枝晶上的加载时间，因此凝固组织受强静磁
场的影响将不再显著[29-30]。 当 ΔT≥175 K时，初生组
织由单相枝晶转变成海藻状的共晶型枝晶，该现象

与深过冷导致的枝晶生长模式转变以及生长界面失

稳有关[31-32]，具体的形成机制仍需进一步探索。 基体
组织的演化则比较复杂， 研究目前共发现两种类型
的基体， 包括M23B6相形成的宽大基体以及α-M/M3B
形成的细小的共晶基体，随着过冷度增加，基体组织
经历了从两种类型共存(ΔT=60 K)到全 α-M/M3B 基
体(ΔT=105 K）再到全 M23B6相基体(ΔT=127 K)最后
再次转变为全 α-M/M3B基体(ΔT=255 K)。其中两种
基体共存时的 α-M/M3B共晶片层间距比全α-M/M3B
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图 10 不同过冷度下 FeCoNiB0.65合金的凝固路径
Fig.10 Solidification paths of the FeCoNiB0.65 alloy at different degrees of undercooling

图 9 晶粒尺寸分析：(a)枝晶直径 D；(b)共晶间距 λ
Fig.9 Grain size analysis: (a) dendrite diameter D; (b) eutectic spacing λ

基体存在时的更小(图 9b)，而根据 Jackson 和 Hunt
提出的规则共晶生长 JH模型[33]，共晶片层间距与过
冷度存在以下关系：

ΔT=K1λV+K2/λ (1)
式中，V 为共晶生长速度；λ 为共晶的片层间距；K1

和 K2为给定合金体系的常量参数，通过获取片层生
长最小速度的边界条件可以获得下式：

λ2V=K2/K1 (2)
通过分析式(2)可知，由于共晶生长速度 V 会随

着过冷度增加增大，但比例常数 K2/K1保持不变，此
时共晶片层间距应当减小。然而，实验结果显示在
较低过冷度(ΔT=60 K)下反而形成了更细小的共晶
组织(0.2 μm)，这一反常现象表明 ΔT=60 K 时出现
的 α-M/M3B共晶并不是熔体直接凝固的结果，结合
M23B6相基体的存在， 可推测这种超细的片层共晶
可能是从 M23B6发生固态相变分解而来的。 已有研
究证实，M23B6这种亚稳相可以在过冷度超过 60 K
时形成 [34]，因此，在本研究中，ΔT=60 K 的熔体在形
成 α-M 枝晶后率先形成了 M23B6 基体，随后，由于
再辉导致凝固组织温度接近 M23B6的分解温度，使
M23B6发生固态相变分解为细小的 α-M/M3B 共晶，
但由于强静磁场会使 M23B6晶格有序化， 从而抑制
其分解过程 [35]，最终仅发生了 M23B6 的部分固态转

变，形成两种类型基体共存的凝固组织。
随着过冷度增大至 105 K，当 α-M 枝晶形成以

后， 剩余熔体直接凝固形成 α-M/M3B 共晶基体，这
种由熔体直接凝固形成的共晶组织表现出比固态相

变更宽的片层间距。 过冷度进一步增大至 127 K，合
金的基体组织转变为完全的 M23B6 相基体， 这与
Co-B 体系中熔体凝固过冷度超过 85 K 时 Co3B 相
转变为 Co23B6相的结果一致，是由于亚稳相在临界
过冷度以上凝固形核所需克服的形核势垒更低而发

生的相选择行为[36]。当过冷度达到 255 K时，凝固动
力学对组织与相的调控能力更加显著， 此时由于
M23B6相复杂、庞大的晶体结构，其在深过冷条件下
的生长更加缓慢，因此合金将率先形成 α-M/M3B 共
晶型枝晶，随后剩余熔体在形成树枝状的 α-M相后
也形成 α-M/M3B共晶基体[36]。 所有样品的凝固路径
如图 10所示。

3 结论
(1)在强磁场非平衡凝固过程中，FeCoNiB0.65共

晶多主元合金形成了初生 α-M(M=Fe，Co，Ni)枝晶
组织以及枝晶间的基体组织。 单相枝晶组织随着过
冷度增加逐渐细化，并在 ΔT≥175 K 时转变为海藻
状的共晶型枝晶。 这种海藻形貌根据相组成不同可
以分为两类分别对应于两个过冷度：ΔT=175 K时的
α-M/M23B6共晶海藻以及 ΔT=255 K 时的 α-M/M3B
共晶海藻。

(2)基体组织中，不同过冷度下由于 M23B6相与

M3B 相凝固所需克服的非均质形核势垒不同而表
现出相竞争行为。 在 ΔT=60 K 时，凝固组织中同时
存在 M23B6以及 M3B相， 此时的 M3B 是通过 M23B6

基体固态相变部分分解形成的。
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(3)具有相同 FCC晶体结构的M23B6相通过依附

于 α-M 相生长可以形成 cube-cube 的取向关系 ：
<001>α-M∥<001>M23B6; (001)α-M∥(001)M23B6。
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