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以相场模型为基础，采用宏微观耦合方法和界面捕获液态方法对铝合金枝晶生长进行模拟计算 (为解决试样全
场微观计算的困难，采取宏微观耦合的计算方法，试样整体计算温度场，而微观组织计算只在一个确定的宏观单元内

进行，宏观微观计算交替耦合进行 (在不改变相场模型的条件下，提出界面捕获液态计算方法 (赋值计算单元界面标
志，只对界面处的单元求解相场变量，当枝晶生长时，捕获液态单元为界面从而推进界面，并对捕获到的单元校正相

场变量 (通过界面捕获液态方法加速相场模型的计算，实现了铝合金试件局部三维单晶粒和多晶粒的模拟 (对模拟结
果与实际试样的金相结果进行分析和比较 (
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"-引 言

近 "#年来，相场方法已发展为最适合模拟晶粒
生长形貌的确定性方法之一［"—*］(相场方法也称为直
接的微观组织模拟，是一种计算技术，它能使研究者

直接模拟微观组织的形成 (一般认为建立相场方程方
法有两种［’］：自由能函数法和熵函数法 (相场方法的
主要特点是引入相场变量!，用来表示系统在空间和
时间上的物理状态（液态或固态）(在液相区，相场变
量!> ? "；在固相区，! > "；在固液两相区，!值在
? "—"之间变化 (相场方法可以描述平衡状态下新
相、母相以及固液界面处 的复杂生长过程 (如果耦合
温度场、溶质场、流场及其他外部场，那么就可以比较

真实地对凝固过程进行模拟 (相场方法用统一的控制
方程，不必区分固液相及其界面，不必跟踪固液界面，

非常适合模拟枝晶生长，尤其三维空间的模拟 (然而
很少研究针对实际试样的三维枝晶模拟，主要原因有

两方面：试件全场微观划分需要超大的存储空间和

计算总时间；三维相场方程求解算法效率较低 (如果
不解决这两方面的问题，以现有的计算设备根本不可

能完成模拟计算任务 (本文采用宏微观温度场耦合的
计算方法来解决全场微观划分单元不可实现的问题，

采用较大的网格和时间步长!! 计算宏观温度场，当
选取的单元温度降到液相线以下时，在一个宏观时间

步长!! 内，采用小网格和小时间步长"! 对该单元进
行微观组织计算，宏观微观计算交替进行 (仅对一个
小区域微观模拟能够避免全场微观划分单元 (本文提
出界面捕获液态计算方法：当计算节点成为固相时，

重新校正界面空间并将固相附近液态设为界面节点，

再进行计算 (使用该方法大大加快了计算速度，提高
了相场方程求解效率，使三维晶粒生长模拟更容易实

现 (
本文通过采用宏微观耦合方法和界面捕获液态

方法来实现对铝合金试样的微观组织模拟 (针对铝合
金试样，运用相场方法模拟单晶粒和多晶粒枝晶的生

长 (为降低计算难度，在条件允许的前提下，单晶粒和
多晶粒模拟采用相同的相场控制方程 (对模拟结果和
实验结果作了比较分析 (

&- 数学模型

$%&% 相场模型

三维单晶粒生长相场模型的基本方程采用

@1A01［)］提出的模型 (相场变量!代表凝固单元的物
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态：!! " #代表液相，! ! #代表固相，!值在 " #—#
之间代表界面；温度场和相场控制方程可以描述为
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其中 % ! &，’，( 为空间方向，# 为热扩散率，#为温
度在相场中的耦合系数，$（!），"（!）分别与界面厚
度、表面强度有关 ’如果通过 )*（!）表达界面各向异
性，并取
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$) 为各向异性模数 ’控制方程中所有变量都已无量
纲化，! 为无量纲过冷度 ’
比较理想的多晶粒模型是多相场模型 ’ +,-./0［1］

提出了自由能函数为下式的多相场模型：
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虽然从许多方面来考虑，在计算多晶粒枝晶生长时，

多相场模型都是比较合理的方法，然而多相场模型

的一个明显缺点是变量太多 ’每个晶粒都相当具有
一个单独的相场控制方程，这将引起计算空间和计

算量数倍甚至数十倍的增加 ’为不加重计算任务，本
文不采用多相场模型，仍然采用单晶粒相场模型来

计算多晶粒的枝晶生长，所有的晶粒都同用一个相

场变量 ’需要指出的是，当晶粒间碰撞发生时，这样
计算的结果有偏差，如果没有晶粒碰撞产生，二者结

果不会有太大差别 ’采用统一的相场变量方程，各晶
粒的最优生长方向都相同，这与一些实际合金的晶

粒生长现象相悖，但在相场模型并不是非常成熟的

情况下，这种差异并不影响问题的研究 ’

!"!" 形核模型

在采用宏微观耦合算法的基础上，本文采用微

观区域一致形核原则：将整个微观模拟区域看作一

个宏观单元，通过这个宏观单元的过冷度来确定形

核数，当形核数增加时，形核在微观模拟区域内随机

形核 ’形核模型采用连续性形核，形核密度的变化
.- 8.（"19）满足高斯分布：
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式中"1:-;为最大形核过冷度，"1$为标准方差过冷

度，-:-;为最大形核密度 ’

( = 计算方法

#"$" 宏微观耦合算法

由于实际试样尺寸一般是毫米量级，如果采用

微米为单位进行整体剖分，计算量将非常大，以至于

在计算机上无法进行模拟计算 ’而且实际铸件的尺
寸比这大得多，因而采用统一的剖分步长不切实际，

对整个铸件进行微观模拟计算目前不可能实现，所

以采取宏微观温度场耦合的计算方法：整体计算宏

观温度场，而微观组织计算则是选取一个宏观单元

进行，采用较大的网格和时间步长 > " 计算宏观温
度场，当选取的单元温度降到液相线以下时，在一个

宏观时间步长 > " 内，采用小网格和小时间步长 . "
对该单元进行微观组织计算，宏观微观计算根据时

间步长交替进行 ’微观组织计算的初始温度场由模
拟区域的周边单元插值得到，其基本形式可以表

示为
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宏微观温度耦合虽然不能精确地描述微观单元

的边界传热问题，但是微观区域中边界单元的温度

由与其接触的宏观单元加以修正是目前最可行的计

算方法 ’

#"!" 界面捕获液态算法

为提高计算效率，缩短计算总时间，提出界面捕

获液态计算方法 ’本文不对所有单元求解相场变量，
只对界面单元计算相场变量值 ’赋值计算单元界面
状态变量 3（ .，/，4）：3 ! " #表示液态（! ! " #），3
! *表示界面（ " # B! B #），3 ! # 表示固态（! !
#）’在计算过程中，只对 3 ! * 的单元求解相场方
程，这里对已凝固的固态单元不作计算，即忽略了固

态单元重熔的情况 ’计算单元的 3 值随着枝晶的生
长而变化 ’ 3 值的设定规则服从提出的捕获液态
方法 ’
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界面捕获液态原则：当某单元 !（ "，#，$）变为固
态时，扫描该单元附近的单元（ %! &’）是否为液态

（( ! " #），如果为液态，则将扫描单元设定为界面
（( ! $），并根据假定的平衡界面赋值该单元的相场
变量值!! )（ %）%其中 !（ "，#，$）为任一微观单元，
%为某单元与!（ "，#，$）的距离，&’ 为界面层厚度，

)（ %）为假定存在的平衡界面，界面处的!满足! !
)（ %），% 为计算单元与临近固态的距离，)（ %）为需
要选定的函数 %本文参考一维空间一致过冷度条件
下，平衡态时界面处相场变量解的形式［&］，)（ %）选
取如下形式：

)（ %）! # " * ’ ()*+（ % ,&’）， （-）
其中 &’ 为界面层厚度，* 为常数 %
需要讨论的是该方法的作用和正确性 %采用该

方法只计算界面单元的!变化，节约了计算时间，
提高了计算效率 %通过假定平衡界面设置捕获的液
态单元的!值，能够保证界面的连续性，防止界面
层厚度变小甚至消失的错误发生 %以上的校正不违
背能量守恒及相场理论对界面层存在的假设，同时

也允许了对界面层的校正 %
值得一提的是强制赋值液态单元! ! )（ %）是

否会引起!的突变 %如果引起!的突变，该方法就
会引起计算错误 %因为时间步长足够小，!不可能突
变 %由于与该单元很近的单元不可能是液态，它们肯
定已经被捕获为界面，捕获的液态单元其 % 肯定与
&’ 相近，所以 )（ %）和 " #相近，不会引起!的突变 %
下述计算结果的稳定也表明了这一点 %

. / 结果与讨论

!"#" 三维等轴枝晶生长模拟

模拟对象为 012./34(567合金试棒 %试样的形
状为"#$88 ’ -$88的棒体，砂型铸造（铸型材料为
水玻璃砂），自然条件下空气冷却，浇注温度为

9#$: %热物性参数的选择参考 ;<=>=?@等人［#$］所述 %
模拟计算的空间步长为：微观步长为 A!8，宏观

步长为 $/388%在 6BC2#/9D计算机上计算 E$+得到
模拟结果 %
图 #为不同时刻模拟的枝晶生长形貌，显示了

枝晶的生长过程 %由图 #（)）—（F）可以看出，界面各
向异性影响越来越明显，从图 #（G）开始，在一次枝
晶臂根部出现明显的颈缩现象 %观察图 #（F），一次

枝晶臂生长方向的垂直截面也有明显的颈缩现象 %
比较 H)?8)等人［##］的模拟结果：在主枝方向有各向
异性，而主枝截面上各向异性却不明显，显然本文的

结果更加合理 %颈缩现象是界面各向异性生长的合
理结果 %生长的后阶段有明显的二次枝晶产生，二次
枝晶臂对预测材料的机械性能有重要意义 % 图 A示
出主枝尖端生长直径 %开始时，由于初始晶核的随意
设定，晶粒生长未达到稳定，生长直径不稳定；当晶

粒生长到某时刻，晶粒生长达到稳定，枝晶尖端直径

变得趋于稳定 %

图 # 铝铜合金单晶粒生长模拟

实验获得的晶粒组织如图 I所示，取样观察位
置与模拟选定的区域相对应 %由于晶粒形核具有无
法预测的随机性，同时金相制作面和晶粒的位置关

系难以确定，所以从晶粒形貌上对实验得到的平面

晶粒形貌和模拟得到的空间晶粒形状做出精确的比

较几乎不可能 %不过这并不影响问题的研究，可以粗
略比较它们的整体特征，从图 #和图 I能够看出它
们的共同特征：树枝晶，生长各向异性，具有二次枝

晶 %值得提出的是实验得到的各主枝长度并不相当，
其原因可能为金相制作面与主枝轴心并不平行；实

际凝固中存在对流，而模拟没有考虑对流的影响 %
本文对实验和模拟所获得的主枝宽度和二次枝

晶臂作了定量的对比 %模拟的主枝宽度可以由主枝
生长达到稳定时的尖端生长直径来近似，从图 A可
以得出主枝宽度范围为 I$—I3!8；实验的主枝宽度
为 A$—.$!8%从图 #（F）得到，二次枝晶臂的模拟
结果约为I$—.$!8；实验结果为 I3—.3!8%因为微
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图 ! 主枝尖端生长直径

观组织模拟还处于理论发展阶段，模型的发展还需

要完善，所以本文并没有精确对比实验和模拟结果 "
从上面的比较可以看出，本文的模拟结果和实验结

果基本相符，同时表明本文所采用的计算方法有效 "

图 # 铝铜合金试样晶粒形貌

!"#" 三维多晶粒枝晶生长模拟

针对金属型铸造 $%&’()* +, 合金试样模拟，试
样的形状为!-.// 0 1.//的棒体，自然条件下空
气冷却，浇注温度为 ’!.2 "
模拟计算的空间步长为：微观步长为 !!/，宏观

步长为 -//"在 345&!667的服务器上计算 8#.9得
到模拟结果 "
图 8为多晶粒的形核和长大过程模拟结果，连

续形核模型随机位置形核，所有晶粒的生长各向异

性特征被假定为相同 "从图 8（:）开始，形核基本完
成 "图 ;为实验结果，晶粒形貌不是很完整，但仍然
可以粗略地比较模拟的晶粒度与计算的晶粒度来验

证模拟结果 "如果定义平面晶粒度 !" 为单位面积

内的晶粒个数，空间晶粒度 !# 为单位体积内的晶

粒个数，那么能够近似认为

!" <
#
!#! ! " （=）

实验晶粒度为 ’- 个>//!，模拟晶粒度为 8=! 个>
//#，相当于 6! 个>//! "计算结果与模拟结果基本
相符 "

图 8 铝硅合金多晶粒生长模拟

图 ; 铝硅合金试样晶粒形貌

三维空间下，由于晶粒间的彼此遮挡，各个晶粒

的详细形貌很难观察 "为了具体观测多个晶粒的详
细轮廓，将不同时刻多晶粒的计算结果（图 8（:）—
（?））二维剖切，剖切面通过晶粒中心，结果如图 6所
示 "理想上图 6应该与图 ;相一致，就当前微观组织
模拟研究的进展而言，这样的结果还难以实现 "图 ;
为最终的生长形貌，而图 6示出生长的中间状态，且
本模型没有考虑对流的存在，这些因素也是二者不
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能很好符合的原因 !从图 "可以看到一些小的星形
状晶粒分布，它们是由剖切面与晶粒主枝相交得到

的，它们的形状也就是主枝断面的形状，在平面内有

#个最优生长方向，与三维空间各向异性的设定相
一致 !某些晶粒显示出主枝与晶核在剖切平面内相
脱离的现象，实际上，在三维空间上主枝和晶核并没

有脱离，相反它们恰恰是主枝根部颈缩的证明，如果

在靠近三维空间下的晶核中心剖切，能够观察到主

枝和晶核是相连的，从图 "其他的晶粒形态也可以
观察到 !
一个非常有讨论价值的现象是：当晶粒彼此相

图 " 多晶粒二维剖视获得的晶粒轮廓

向而长时，生长会彼此影响，不同晶粒的主枝会

彼此抑制，使得某个晶粒的某一主枝长度比其他主

枝长度小，而且主枝生长弯曲 !这可以通过生长竞争
来解释，在晶粒间产生生长竞争的地方，各个晶粒的

生长均会释放热能，使得该处过冷度较底，那么晶粒

就向过冷度较大的其他区域生长，这样就产生了主

枝的抑制和弯曲 !
在采用两种计算方法后，我们实现了实际试样

局部区域的多晶粒枝晶生长模拟，对于微观组织模

拟实用化有重要的参考意义 !

$ % 结 论

本文对实际凝固试样尝试微观组织模拟 !采用
宏微观温度场耦合，避免全场微观划分的不可能；提

出界面捕获液态方法加速求解相场方程 !通过这两
种算法实现了对两种铝合金试件的单晶粒和多晶粒

生长模拟 !经模拟结果分析及其与实验结果的对比，
表明提出的算法是有效和正确的 !结果说明，在现阶
段对实际试样作微观组织模拟是可能的 !
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