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本文建立了一种全新的将动力学Monte-Carlo粒子模拟与基于归一化 Gauss函数基组的质量密度场空

间粗粒化模型耦合的杂化模拟算法. 采用该杂化模拟算法, 系统对比研究了 4种 Cr原子含量分别为 12.8%,

20.0%, 30.0%和 40.0%的 Fe-Cr合金中 Cr相在温度为 673 K下的时效析出动力学机制, 及其时效不同阶段微

观组织形貌的演变规律. 研究得出 Fe-Cr (12.8%)合金富 Cr相时效组织形貌呈现孤立颗粒状空间分布形态,

时效机制属于形核-长大 (NG)机制; 对于 Fe-Cr (30.0%)和 Fe-Cr (40.0%), 富 Cr相时效形貌在形核-生长及熟

化阶段均呈现为三维蠕虫状空间分布特征, 时效机制属于条幅分解 (SD)机制; 对于 Fe-Cr (20.0%)合金, 其

富 Cr相组织演化特征介于 NG和 SD机制之间. 研究进一步发现 Cr原子短程序参量可用来分析富 Cr相形

核-生长阶段 Fe-Cr合金原子尺度结构的演变, 但对于时效熟化阶段微观结构组织变化不敏感. 基于空间粗粒

化后 Fe-Cr合金微观组织形貌, 进一步分析了 4种 Cr原子含量下 Fe-Cr合金相变动力学参数如富 Cr相体积

分数、平均粒径及相颗粒数密度随时效时间演变. 本文建立的质量密度场耦合动力学Monte-Carlo模拟方法,

为开发多尺度算法模拟合金时效动力学机制及微观组织形貌演变提供了新的思路和研究基础.
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 1   引　言

以 Fe-Cr二元系合金为基础的一系列铁素体-

奥氏体混合相组织的不锈钢材料得益于其优异的

力学性能、高温抗氧化性、耐辐照损伤特性及耐腐

蚀性等综合性能, 广泛用于制造涡轮发动机引擎部

件、核电站压水堆主回路管道及焊接件等 [1−4]. Fe-

Cr二元合金铁素体相在 280—330 ℃ 长期服役环

境下会缓慢析出富 Cr铁素体相, 称为 a'相, 最终

产生 a-a' 双铁素体相微观组织. Fe-Cr二元合金

力学性质受 a-a'双铁素体相分布形态的影响很大.

特别是由于富 Cr铁素体相 (a')力学模量高于富 Fe

铁素体 (a), 较多的 a' 相析出会导致 Fe-Cr合金

热老化脆性, 直接威胁到核电厂安全运行 [1,5]. 从

Fe-Cr二元系的相图来看, Cr原子在 Fe-铁素体晶
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格中的固溶度原子含量不超过 10.0%. 当 Fe-Cr合

金中 Cr原子含量超过 10.0%, Cr原子就会从 a 相

晶格中析出和分离, 最终产生 a-a'双铁素体微观

组织. 针对 Cr原子初始阶段的偏聚、a'相的形成

及 a-a'相分离过程和机制, 目前有两种时效微观

机制得到广泛的理论和试验研究 [5−9]. 1)形核-生

长理论 (nucleation-growth, NG)模型, 该机制包

含了 Cr原子局部偏聚形成纳米尺度 a'相初始

晶核及后续晶核基于 Ostwarld熟化的过程, 主要

适用于 Cr原子含量较低 (< 20.0%)的 Fe-Cr二元

合金 . 2)条幅分解机制 (spinodal decomposition,

SD)模型, SD模型源自 Cr和 Fe原子集体性的反

向扩散导致的富 Cr相分离微观过程, 主要用来解释

Cr原子含量高 (> 20.0%)的 Fe-Cr合金 a-a'相

分离过程.

当前, 国内外学者针对 Fe-Cr系不锈钢合金

a-a'在时效不同阶段微观组织形貌的演化和相分

离物理机制开展了大量实验研究 [4,10]. 实验方面主

要是借助透射电子显微镜 (TEM)、扫描透射电子

显微镜 (STEM)、低角度中子衍射 (SANS)、原子

探针场离子显微镜 (APFIM)、原子探针三维重构

分析 (APT)和 Mossbauer谱来研究富 Cr相在不

同时效阶段其化学成分和微观形貌演变, 由此推

测 a'相的形成机制和相分离动力学参数. 实验研

究方法适合于研究 a'相时效中后期演变过程, 此

时 a-a'相组织形貌已经较为显著, 其电子显微镜

成像的衬度区分也足够明显. 但目前实验方法对于

时效初期 Cr原子如何团聚形成纳米尺度晶核及其

演化很难进行原位的捕捉和分析, 因此关于 Fe-

Cr系不锈钢 a-a'相分在时效初期阶段起源物理

机制难以直接进行实验验证. 另外, 实验研究方

法要完整的表征 a-a'相分离过程, 需要对 Fe-Cr

合金进行长时间的热老化实验, 该过程可能会持续

上千乃至上万小时, 其间接的人力和物力成本十分

高昂.

鉴于实验研究存在的不足, 通过计算机原子-

分子尺度模拟来认识 Fe-Cr二元合金 a-a'时效机

制称为一个可以与实验研究进行互补的有效方法.

理论模拟研究富 Cr相形成、生长以及 a-a'相分离

机制主要方法有基于离散粒子结构演化动力学

Monte-Carlo (kinetic Monte-Carlo, kMC)模拟和

基于连续有效介质场的相场 (phase  field,  PF)

模拟 [2,3,5]. PF模拟 a-a'相分离过程主要优势在于

可通过对 PF模型经验物理参数的不断调整, 完整

和系统地复现 Fe-Cr二元合金实验 a-a'相分离过

程以及不同时效阶段的微观组织形貌演变, 有助于

通过 PF模型包含的热力学和动力学模型来解释

实验现象和结果. PF模拟最主要的近似是其初始

阶段的 Fe-Cr原子空间浓度分布场信息需要基于

实验结果或其他分子-原子尺度模拟方法来确定,

因此该方法目前还不能用来直接模拟时效初始阶

段在原子-分子尺度 Cr原子聚集和富 Cr纳米团簇

形核等关键问题的物理起源. 显而易见, 基于离散

粒子结构演化的 kMC模拟可以弥补 PF模拟存在

的不足之处. kMC直接基于原子之间的相互作用

模型来描述 Fe-Cr合金原子尺度结构演化, 可以定

量捕捉和描述 Fe-Cr合金时效初始阶段合金成分

不同原子微观分布状态以及扩散动力学过程, 从而

实现对 Cr原子纳米尺度聚集和富 Cr相晶核形成

物理机制动态的表征 [7,8,11−14]. 受限于计算硬件限

制及 kMC模拟软件大规模平行计算效率等因素,

kMC粒子模拟 Fe-Cr二元合金体系文献已报道的

最大只能达到 4 nm3, 相应超晶胞包含 2×106 原

子. 由此可知, 当前 kMC能够模拟的 Fe-Cr合金

体系无法在更大的空间尺度来研究富 Cr相的微观

组织演变规律.

基于对 PF和 kMC模拟方法优劣及其互补性

的认识, Mukherjee等 [15] 提出将 kMC与 PF模拟

相结合来研究 Fe-Cr二元合金时效机制的全新模

拟方法. 该方法首先采用 kMC模拟获得 Fe-Cr时

效初始阶段的 Fe和 Cr原子空间分布位置信息,

然后建立有限元网格并按照有限元原胞与原子位

置关系将离散粒子结构转换为空间连续分布的浓

度场; 基于 kMC模拟得到的 Fe和 Cr浓度场分布

可以直接用于后续的 PF模拟 a-a'相分离机制和

微观形貌演变过程. kMC-PF混合模拟方法解决

了 PF模拟初始阶段 Fe和 Cr原子浓度场分布合

理性问题, 但后续独立 PF模拟结果依然高度依赖

于经验热力学模型和扩散动力学参数. 总体而言,

虽然 kMC模拟结果的可靠性对原子势函数精度、

模拟体系原子个数、原子扩散动力学参数和模拟总

步长依赖性很高, 离散粒子模拟结果难以与实验

时效不同阶段的微观组织演化过程直接进行比较,

但 kMC在理论上可以自洽地对 Fe-Cr合金 a-a'

相分离过程全程演化进行模拟, 无需借助其他有限

元模拟算法作为补充.
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本文提出了一种全新的混合合金微结构模拟

和分析方法, 该方法将 kMC离散粒子模拟与基于

空间归一化 Gauss函数的空间粗粒化质量密度场

连续介质模型结合而建立, 并开发了相关算法来研

究 4种 Cr原子含量分别为 12.8%, 20.0%, 30.0%

和 40.0%的 Fe-Cr合金 a-a' 相演化动力学参数、

形貌演变过程及机制. 基于本文研究, 提出采用空

间粗粒化质量密度场分布来分析 kMC离散模拟

Fe-Cr合金时效原子结构, 可以准确和直观地区分

NG和 SD两种相分离微观机制, 并且空间粗粒化

处理的 kMC粒子模拟微观组织可以更方便地与实

验或 PF模拟的微观形貌进行比较. 采用空间归一

化 Gauss函数为基组的质量密度场空间粗粒化方

法也可以为基于有限元的 PF模拟提供具有空间

任意解析度的初始 Fe-Cr浓度场分布条件, 为后续

开展针对 Fe-Cr合金时效过程的多尺度模拟算法

奠定研究基础.

 2   计算方法及参数

 2.1    kMC 模拟

kMC模拟的 Fe-Cr二元合金体系晶胞模型为

基于 BCC-Fe惯用晶胞构建的 40 × 40 × 40超晶

胞模型, 模型包含 1.28×105 个原子. Fe-Cr合金超

晶模型中 Cr原子含量分别设置为 12.8%, 20.0%,

30.0%和 40.0%, 在进行 kMC模拟结构演化过程

中Cr浓度保持不变, 且模拟退火温度固定为 673 K.

基于上述模拟宏观物理约束参数, kMC模拟 Fe-

Cr合金结构演化均采用正则系统. 对于所有 Fe-Cr

合金超胞模型, kMC模拟的总步长均为 2.0×1010

步. Fe-Cr合金超晶胞模型中原子结构的演化是借

助于向初始结构中引入单个空位, 使得 Fe和 Cr

原子扩散来实现的. 原子与空位交换位置后产生的

新原子排列结构是否被 kMC模拟接受, 采用Metr-

opolis算法计算接受新结构的概率. 该算法核心原

理是对原子与空位交换位置前后两个结构对应的

能量差值进行计算, 从而可以直接判断空位交换后

的结构是否比初始结构能量更低. 如果原子借助于

空位交换后产生的新结构能量低于初始结构, 则新

结构直接被接受为新的初始结构; 若这种交换产生

的新结构能量高于初始结构, 则交换后的结构以一

定的概率被接受作为新的初始结构 [11−13]. Fe-Cr

二元合金原子之间的相互作用势函数选用嵌入原

子势 (embedded atomic method potentials, EAM

势), 其中 Fe-Fe及 Cr-Cr的 EAM势函数直接采

用文献 [16, 17]报道的势函数拟合形式; Cr-Fe的

EAM势函数形式则采用 Eich等 [6] 报道的结果.

需要指出的是, 本文采用的 Cr-Fe的 EAM势

可以准确地描述 Fe-Cr二元系相图, 并复现 a-a'

相边界, 这对采用 kMC模拟来预测不同 Cr原子

含量下 Fe-Cr合金在原子-分子尺度相分离至关重

要. 在时效退火温度为 673 K下, 根据标准的 Fe-Cr

二元系相图, Fe-Cr (12.8%)合金时效机制可能更

倾向于 NG机制; Fe-Cr (20.0%)合金时效微观机

制推测可能介于 NG和 SD之间; 相同时效温度下,

Fe-Cr (30.0%)及 Fe-Cr (40.0%)合金成分是位于

SD时效相边界内 [7]. 初始的超晶胞结构中 Fe和

Cr原子的位置分布是完全随机的. 此外, 超晶胞晶

格常数和原子间距在 kMC的模拟中固定不变, 且

数值采用的是体心立方-Fe (BCC-Fe)第一性原理

优化得到晶格常数和 Fe-Fe原子间距, 因此采用刚

性晶格近似. 此前众多针对 Fe-Cr二元系时效的

kMC模拟中均采用刚性晶格近似模型, 这种算法

特点是不需要优化原子借助于空位交换前后晶体

结构参数和原子位置, 可以极大地提升 kMC模拟

的计算效率. 另外考虑到本研究的 Fe-Cr二元系合

金, Fe和 Cr晶体结构类型、晶格常数及原子半径

都十分接近, 因此刚性晶格近似不影响 kMC模拟

结果的可靠性. 本文 Fe-Cr二元合金初始结构建模

及其后续所有基于 Metropolis算法的 kMC模拟

均采用课题组自主编写的程序和软件完成.

 2.2    原子空位交换扩散动力学参数

采用 kMC模拟时效结构演化对应的每个步长

可以换算为真实时效退火时间 , 通过统计总的

kMC的模拟步长时间累积最终可以得到总的时效

时间. 要实现 kMC步长与物理时效时间的换算,

需要获得 Fe-Cr二元合金中原子借助于空位进行

交换扩散的动力学参数, 如单个 Cr和 Fe原子空

位 (VCr 和 VFe)的形成能及其扩散能垒高度. 对于

Fe-Cr二元合金体系, Nguyen-Manh等 [13] 采用第

一性原理方法计算获得了相关扩散动力学参数. 采

用的参数如下: BCC-Fe铁素体中单个 VCr 空位形

成能为 2.18 eV; 单个 VFe 缺陷形成能在 1.92—

2.25 eV之间, 取其平均值 2.0 eV; 在 BCC-Fe铁

素体结构中, Fe原子通过空位交换的迁移能垒为
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0.64 eV, 而 Cr原子迁移能垒为 0.57 eV. 通过采用

(1)式和 (2)式来计算每个 kMC模拟步长对应的

物理时间: 

Γ = ν0exp
(
−
ΔEmig

kBT

)
, (1)

 

∆Emig = ∆EV +
Ei − Ef

2
, (2)

∆Emig

∆Emig

ν0

ν0

式中,   表示 Fe或 Cr原子总迁移能, 原子迁

移前后对应结构的总能量分别表示为 Ei 和 Ef;

 代表 Fe或 Cr原子在 BCC-Fe铁素体晶格

中的空位形成能; Boltzmann常数及温度分别为

kB 和 T. (1)式中指前因子  物理意义为原子平均

的跳跃频率, 其数值可以采用过渡态理论和 Vine-

yard公式理论计算得到 [18]. 对于 Fe-Cr二元系, 原

子跳跃基频选取    = 1013 Hz[7,11,15], 采用该数值

用于 (1)式的计算. 进一步, 采用 (3)式可将 (1)式

计算得到的 kMC模拟步长时间转换为物理时间: 

t = tkMC
cMC
V (Fe)
ceqV (Fe)

, (3)

tkMC = 1/Γ

cMC
V (Fe) = 1/N

ceqV (Fe) = exp
(
−EFe

V
/
kBT

)
式中, kMC模拟步长时间   ; kMC模拟

超晶胞中 Fe空位浓度为   , N 为超

晶胞原子总个数 (1.28 × 105); 热平衡的 Fe空位

浓度  .

 2.3    空间粗粒化质量密度场

空间粗粒化质量密度场是一种可以将原子-分

子尺度的离散粒子模拟结构直接转换为连续介质

模型的物理模型, 其主要原理是采用空间归一化的

具有特定形式的分布函数将点状分布的粒子质量

在整个模拟空间范围内进行弥散化处理, 空间任意

位置的质量密度可以通过计算该位置所有点状粒

子质量贡献求和, 及预先定义好的有限元体积来直

接换算得到. 该物理模型最早由Willard和 Chan-

dler[19] 提出, 用来准确划分离散粒子模拟中气体-

液体的相边界.

采用三维空间归一化的 Gauss函数作为点状

质量弥散分布函数, 其数学形式为 

ϕ (r; ξ) =
(
2πξ2

)−d/ 2 exp
(
−r2

/
2ξ2

)
, (4)

ξ式中, 点状粒子质量空间粗粒化弥散度通过参数 

调节, r 表示有限元格点位置与点状粒子之间距离,

d 表示空间维度. 基于 (4)式, kMC模拟超晶胞结

构中空间任意有限元格点位置的质量密度, 可通过

下式对所有点状粒子质量求和计算得到: 

ρ (r, t) =
∑
i

ϕ (|r − ri (t)| ; ξ) . (5)

针对 Fe-Cr二元合计体系, 空间粗粒化参数取

值为 x = 2.4 Å (1 Å = 10–10 m), 该值可以保证质

量密度分布场在空间连续且平滑, 而且确保 Cr和

Fe质量密度场分布的衬度可辨性 . 由于归一化

Gauss函数所描述的点状粒子质量在空间展宽的

数值是随距离指数衰减的, 可采用如下方法进一步

提高空间粗粒化在有限元网格上的计算效率. 以超

晶胞内任意一个有限元网格节点坐标为中心, 选取

一个截断半径, 超出截断半径范围的 Fe和 Cr原

子对于该中心网格格点的质量密度贡献忽略不计;

经过测试, 选用的截断半径为 10 Å; 最后, 空间粗

粒化计算中采用的有限元网格格点个数为 100 ×

100 × 100, 共计 106 有限元格点.

 2.4    短程序参量分析

Fe-Cr二元合金时效不同阶段 Cr原子聚集状

态差异显著, 这导致 Fe及 Cr原子周围配位环境

发生改变, 这种原子排列改变可通过定义短程序参

量 (short-range order parameter, SRO)来定量计

算. 此前, SRO已被广泛应用于研究 Fe-Cr铁素体

不锈钢时效过程中原子-分子尺度结构演化特征.

采用 Warren-Cowley SRO定义来计算 Fe-Cr合

金原子尺度结构特征, 表达式为 [12,13]
 

αk
Cr = 1− zkFe

zktot (1− cCr)
, (6)

αk
Cr zkFe

zktot

式中,    表示 Cr原子第 k 个壳层的 SRO,    代

表 Cr原子周围第 k 个壳层 Fe原子的个数,   表

示 Cr原子周围第 k 个壳层所有原子 (Fe+Cr)的

总个数, Fe-Cr二元合金中 Cr的浓度为 CCr. 根据

(6)式定义, 对于 Fe-Cr原子完全分离聚集的结构,

SRO = 1; 对于完全无序固溶晶体结构, SRO = 0.

SRO数值越大, 代表 Fe-Cr晶体结构中 Cr原子

聚集的程度越显著.

 2.5    富 Cr 团簇的识别与统计

采用 kMC模拟得到的 Fe-Cr合金不同时效阶

段的离散粒子模型结构需要定义富 Cr相与 Fe-铁

素体相边界才能定量分析 a-a'相分离动力学机制.

采用 Bonny等 [11] 推出的算法实现对富 Cr相的定
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义和识别. 该方法基本原理如下: 基于 kMC模拟

采用的超晶胞模型, 将每个晶格原子位置定义为一

个广义晶格格点; 以每个广义晶格格点为中心, 指

定一个截断半径, 统计在该截断半径定义范围内所

有的 Cr和 Fe原子个数, 由此计算得到该中心广

义晶格格点位置平均 Cr原子含量; 依次计算所有

广义晶格格点 Cr原子平均浓度, 定义富 Cr相中

晶格格点平均 Cr原子含量阈值; 所有 Cr原子含

量高于临界阈值的广义晶格格点即被划分为富

Cr团簇或者富 Cr相, 其余格点划分为 Fe-铁素体

相. 为了能够更可靠和准确地定义富 Cr相内部及

其与 Fe-铁素体相边界, 对于任何一个广义晶格格

点, 只有当截断半径以内所有广义晶格格点 Cr原

子含量高于富 Cr相定义的阈值含量时才被定义为

富 Cr相内部. 类似方法可以用于定义空间粗粒化

质量密度场分布下富 Cr相与 Fe-铁素体相边界.

本文采用的 Cr原子含量阈值及截断半径参数将在

第 3节讨论并确定.

富 Cr团簇或 a'相平均粒径的估算是将其形

d = 3
√
6V /π貌直接近似为球形颗粒, 采用   计算得

到, 其中富 Cr相体积 V = NV0. 这里 N 代表富 Cr

相颗粒中原子总数, 数值上等价于富 Cr相颗粒中

广义晶格格点个数; V0 表示原子体积, 即用 kMC

模拟中超晶胞体积除以晶胞中原子的总个数. 对于

富 Cr相以分散相形式分布在 Fe-Cr二元合金的情

况, 上述计算 a'相粒径的方法是合理的; 但对于富

Cr相含量较高, 且形成空间连续交叉网络结构的

微观组织, 球形颗粒的近似只能定性地体现时效不

同阶段富 Cr相含量变化规律, 并不代表其真实的

微观形貌.

 3   kMC模拟结果

首先采用 kMC模拟研究 Fe-Cr (12.8%), Fe-

Cr (20.0%), Fe-Cr (30.0%)和Fe-Cr (40.0%)这4种

不同Cr含量的Fe-Cr二元合金在 673 K下富Cr相

形成的动力学过程和机制. 图 1为富 Cr相颗粒平

均粒径及颗粒数密度随着 kMC模拟步长的演化变
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图 1    673 K下 kMC模拟 1.28×105 个原子超晶胞计算得到的二元合金富 Cr相平均粒径、不同粒径分布范围对应颗粒数密度 ,

以及总颗粒数密度随模拟总步长演变趋势曲线　(a) Fe-Cr (12.8%); (b) Fe-Cr (20.0%); (c) Fe-Cr (30.0%); (d) Fe-Cr (40.0%)

Fig. 1. Predicted average diameter and number density of precipitates of Fe-Cr alloys obtained by kMC simulations using a super-

cell  model containing 1.28×105 atoms, and the total number of density precipitates versus the kMC duration: (a) Fe-Cr (12.8%);

(b) Fe-Cr (20.0%); (c) Fe-Cr (30.0%); (a) Fe-Cr (40.0%). 
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化曲线. 富 Cr相识别算法中每个广义晶格格点

Cr原子含量计算截断半径在 Fe-Cr (12.8%)合金

体系中设置为第 2次临近 (Cth = 2), 而对于 Fe-

Cr  (20.0%),  Fe-Cr  (30.0%)和 Fe-Cr  (40.0%)合

金则经过测试后设置为第 3次临近格点定义的半

径 (Cth = 3). 此外, 富Cr纳米团簇或 a' 相定义的广

义晶格格点 Cr浓度阈值为 95.0%, 即浓度只有高于

该临界阈值的广义晶格格点才被归属为富 Cr相.

从图 1可以看出, 对于模拟Fe-x % Cr合金 (x =

12.8%, 20.0%和 30.0%), 富 Cr相纳米颗粒在 kMC

模拟的初始 3.0×109 步长内都出现了一个粒子数

密度暴涨的过程, 而 Fe-Cr (40.0%)合金富 Cr相

粒子数密度暴涨阶段发生在 kMC模拟初始 1.0×109

步以内. 对于本文研究的 Fe-Cr二元合金结构, kMC

模拟初期富 Cr相纳米颗粒暴涨阶段称为富 Cr团

簇的形核-生长阶段. 富 Cr相颗粒数密度达到峰值

后开始减小, 但从图 1可知, 对于本文研究的 4种

Fe-Cr合金其富 Cr相平均粒径随着 kMC模拟总

步长的增加而增大, 这表明生长动力学机制已经由

形核-生长阶段转变为熟化阶段 [11]. 针对 4种成分

的 Fe-Cr二元合金 kMC模拟结果分别进行描述.

对于 Fe-Cr (12.8%)合金, 富 Cr相颗粒可以

划分为粒径 d < 0.8 nm, 0.8 nm < d < 1.2 nm,

1.2 nm < d < 1.6 nm及 d > 1.6 nm四个区间. 当

kMC模拟总步长在 1.0×109 步以内, d < 0.8 nm

的富 Cr团簇数量出现暴涨增加, 在大约 1.0×109

步 kMC模拟总步长的阶段 , 该粒径范围内的富

Cr纳米团簇数量增加到峰值, 大约为 1.5×1026 m–3.

与此同时, 粒径在 0.8 nm < d < 1.2 nm的富 Cr

相纳米颗粒数量也在快速增加, 但相较于 d < 0.8 nm

富 Cr纳米团簇, 该粒径范围的富 Cr相暴涨阶段

持续到 kMC模拟总步长约为 2.5×109 步时其数量

密度达到峰值, 约为 1.25×1026 m–3. 对于 d < 1.2 nm

的富 Cr纳米颗粒, 其颗粒数密度暴涨阶段在达到

峰值后即进入快速减小阶段, 这个过程可直观地从

图 1(a)中看到. 在 d < 1.2 nm富 Cr相颗粒密度

减小同时, d > 1.2 nm的富 Cr相颗粒密度数随着

kMC总模拟步长的积累而缓慢的增大. 显然, 对

于 Fe-Cr (12.8%)合金, kMC模拟总步长小于 2.5×

109 步阶段, 主要是 d < 1.2 nm富 Cr相纳米颗粒

形核和生长过程; 在 kMC总步长大于 2.5×109 步

之后, d > 1.2 nm富 Cr相颗粒数量持续增加, 而

d < 1.2 nm颗粒数迅速减小, 这对应于富 Cr相熟

化阶段, 其机制类似于Ostwald机制. Fe-Cr (12.8%)

合金中富 Cr相纳米颗粒平均粒径会随着 kMC模

拟步长的累积不断增大, 在达到 2.0×1010 步总模

拟 kMC步长时其平均粒径达到 1.2 nm.

对于 Fe-Cr (20.0%)合金, 从图 1(b)可以看到

富 Cr相形核阶段纳米颗粒尺寸分布在 d < 0.8 nm

的很少, 几乎不可见. 对于该成分的 Fe-Cr合金,

典型的富 Cr纳米相粒径在形核-生长阶段主要分

布在 0.8—1.6 nm内. 富 Cr相纳米晶核密度数暴

涨阶段在 kMC模拟初始 2.0×109 步主要粒径分布

范围是 0.8 nm < d < 1.2 nm, 这个粒径分布范围

的富 Cr纳米相在 kMC总模拟步长为 2.0×109 步

时达到 7.5×1025 m–3 峰值. 粒径分布范围在 1.2 nm <

d < 1.6 nm的富 Cr相在 kMC模拟前 4.0×109 步

总步长范围内呈现一个逐渐增加的趋势 , 并在

kMC总步长约为 4.0×109 步的时候达到峰值 (5.0×

1025 m–3), 而粒径范围在 0.8 nm < d < 1.2 nm富

Cr纳米颗粒在超过 2.0×109 步的结构演化后其粒

子数密度迅速减小; 粒径大于 1.6 nm的富 Cr相

纳米颗粒数密度在前 1.2×1010 步模拟中持续增大,

随后该粒径范围粒子数密度会保持一个相对稳定

的状态. Fe-Cr (20.0%)合金中富 Cr相纳米颗粒

在达到 2.0×1010 步总模拟步长时其平均粒径达到

约 1.8 nm.

对于 Fe-Cr (30.0%)二元合金 , 图 1(c)为富

Cr纳米颗粒平均粒径、不同尺寸范围粒子数密度

及总粒子数密度随 kMC总演化步长演变曲线. 由

于 Fe-Cr (30.0%)二元合金中 Cr原子含量远高于

Fe-Cr (12.8%), 类似于 Fe-Cr (20.0%)合金 kMC

模拟结果, d < 0.8 nm的富 Cr纳米相在形核-生

长阶段粒子数密度极小, 在图 1(c)中也是几乎不

可见. 当 kMC模拟总步长数少于 3.0×109 步阶段,

主要是粒径分布范围在 0.8—1.6 nm的富 Cr相纳

米颗粒粒子数密度均随着模拟步长的累积出现暴

涨、达到峰值及后续的数量迅速减少的形核-生长

演化过程 . 对于粒径在 0.8 nm < d < 1.2 nm的

富 Cr纳米颗粒, 粒子数密度暴涨发生在 kMC模

拟前 1.0×109 步, 纳米相粒子数峰值为 8.25×1025 m–3.

与此同时, 粒径为 1.2 nm < d < 1.6 nm的富 Cr

纳米相粒子数密度暴涨持续到 kMC模拟累积步长

为 2.0×109 步达到峰值为 5.0×1025 m–3, 随后出现

快速减小趋势. 粒径 d > 1.6 nm的富 Cr相纳米

颗粒也表现为在前 5.0×109 步粒子密度数先增大,
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随后逐渐减小的变化趋势. 值得注意的是, 所有粒

径范围统计的富 Cr相纳米颗粒在 kMC模拟总步

长大于 1.5×1010 步之后, 其粒子数密度随模拟步

长的变化变得十分缓慢, 基本趋于平稳. 对于 Fe-Cr

(30.0%)合金, 富 Cr相在进行 2.0×1010 步kMC模

拟后, 其平均粒径达到 4.0 nm.

图 1(d)为 Fe-Cr (40.0%)合金富 Cr相纳米颗

粒粒径随 kMC总步长的演化过程 . 由于 Fe-Cr

(40.0%)合金 Cr原子含量显著高于其他 3个 Fe-Cr

合金成分, 其富 Cr相形成动力学过程从图 1(d)

来看也显著不同于图 1(a)—(c). 首先, 从富 Cr纳

米相不同粒径分布范围颗粒数密度随 kMC总结构

演化步长变化曲线可以看到, Fe-Cr (40.0%)合金

中富 Cr相时效过程在 673 K退火温度下进行得

非常迅速, 所有统计的不同粒径分布范围的富 Cr

纳米相粒子数密度暴涨阶段都发生在前 1.0×109

步, 随后即快速减小; 当 kMC总步长超过 5.0×109

步之后, 富 Cr纳米颗粒数密度不再随着总模拟步

长发生显著改变; 与此同时, 当 kMC总模拟步长

大于 5.0×109 步之后, 富 Cr相平均粒径尺寸稳定

在 9.0 nm. 对于 Fe-Cr (40.0%)合金, 不同粒径范围

内富 Cr相颗粒数密度在暴涨阶段与 Fe-Cr (20.0%)

和 Fe-Cr (30.0%)合金成分没有显著的差异, 但与

Fe-Cr (12.8%)合金有显著不同. 例如, Fe-Cr (12.8%)

合金富 Cr相总粒子数密度达到 2.5×1026 m–3, 显

著高于 Fe-Cr (40.0%)合金 kMC模拟给出的 1.3×

1026 m–3 结果.

Bonny等 [11] 预测了 673 K下 Fe-Cr (11.8%)

合金在初始富 Cr相形核阶段, 其粒子数密度峰值

可以达到 1.5×1025 m–3. 本文预测的相同温度下

Fe-Cr (12.8%)合金富Cr相总粒子数密度达到 2.5×

1026 m–3, 显著高于文献预测数值, 其中可能的原因

有 Cr浓度的差异、磁性及 EAM势函数不同. 作为

参考, 文献 [20]给出了 Fe-11Cr-0.7W合金在 673 K

时效 104 h后富 Cr相粒子数密度为 1.1×1023 m–3,

远远低于 Bonny等 [11] 及本文预测的结果 . kMC

理论模拟结果与实验的差异可能与模拟晶胞体积

有限及计算能量采用的刚性晶格近似模型带来的

误差有关. 针对模拟晶胞体积的影响, 测试了包含

1.024×106 个原子的Fe-Cr (12.8%)及Fe-Cr (30.0%)

合金模型, 预测得到富 Cr相粒子数密度达到峰值

时均在 1026 m–3, 与对应 1.28×105 个原子体系 kMC

模拟结果类似.

图 2为 4种 Fe-Cr合金在 kMC模拟 2.0×1010

步后得到的微观结构, 可以看到富 Cr纳米相形貌

及分布状态随着 Cr原子含量的增大发生显著的改

变. 对于浓度较低的 Fe-Cr (12.8%)合金, 富 Cr相

纳米颗粒在 a 相中分布状态基本是孤立分散状态,

图 2(a)中基本没有观察到富 Cr相颗粒相互粘连

和团聚的形态; 对于中间浓度的 Fe-Cr (20.0%)和

Fe-Cr (30.0%)合金, 从图 2(b), (c)可以看到, 富Cr

相纳米颗粒逐渐呈现由孤立分布形态向粘连聚集

形态过渡; 对于, 最高浓度的 Fe-Cr (40.0%)合金,

从图 2(d)可以看到富 Cr相基本呈现条带状分布

形态. 为了进一步分析不同 Cr浓度的 Fe-Cr二元

合金中相分离形态和过程, 引入基于空间归一化

Gauss函数作为基组的质量密度场空间粗粒化分

析方法, 可将图 2中空间离散粒子形貌直接转换为

有限元连续介质模型, 更直观地定量或定性分析

kMC粒子模拟结果得到的 Fe-Cr合金时效不同阶

段 a-a' 相微观形貌特征.

 
 

(a) (b)

(c) (d)

图 2    673 K下 Fe-Cr合金 kMC模拟演化总步长为 2×1010

步时其微观组织形貌　(a) Fe-Cr (12.8%); (b) Fe-Cr (20.0%);

(c) Fe-Cr (30.0%); (d) Fe-Cr (40.0%). 图中 Fe和 Cr原子分

别用黄色及蓝色表示

Fig. 2. Atomic  structures  are simulated by kMC  in  Fe-Cr

alloys at 2×1010 steps at 673 K: (a) Fe-Cr (12.8%); (b) Fe-

Cr  (20.0%);  (c)  Fe-Cr  (30.0%);  (d)  Fe-Cr  (40.0%).  Blue

balls refer to Cr atoms and other yellow balls are Fe atoms.

 3.1    质量密度场空间粗粒化模型参数测试

采用质量密度场空间粗粒化模型分析 Fe-Cr

合金时效结构演化前, 首先测试空间粗粒化模型中
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最关键的计算参数, 即有限元格点上 Cr原子阈值

浓度 (Cth)收敛性及其对粗粒化微观组织形貌的影

响. 将 kMC离散粒子模型结果直接转换为连续介

质模型 (类似于 PF有限元模拟结果)需要通过有

限元格点 Cth 数值来定义其 a-a' 相的归属及相边

界. 定义 Cth = yCmax, 其中 Cmax 取值为 kMC模

拟晶胞进行有限元网格划分后 (计算采用 100 ×

100 × 100网格), 基于 (4)式和 (5)式计算每个格

点的总原子含量 (C = CFe+CCr)后筛选出所有有

限元格点原子含量最大值; y 取值在 0—1.0范围.

由于本文研究的 4种 Fe-Cr二元合金 Cr原子含量

是全部低于 Fe的浓度, 因此定义 Ci < Cth 时, 有

限元格点 i 归属于富 Cr相 (a'), 其他有限元格点

全部归属为铁素体 a 相.

以 Fe-Cr (12.8%)合金为例, 选取 y = 0.2, 0.4

和 0.6三个数值来测试 Cth 取值对粗粒化 a-a' 双

相微观形貌粗粒化计算结果的影响. 图 3为采用

Cth = 0.2Cmax, 0.4Cmax 及 0.6Cmax 后质量密度场

空间粗粒化计算得到 Fe-Cr (12.8%)微观组织形

貌与 kMC粒子模拟形貌的比较. 首先, 从 kMC模

拟得到的 Fe-Cr (12.8%)合金形貌演化可以看到,

富 Cr相形貌整体呈现颗粒状. 从图 3(a)可以看

到, 富 Cr相纳米颗粒在 kMC模拟初期, 形貌近似

可以用球形颗粒描述, 且在 Fe-铁素体基体中呈现

孤立分散状态; kMC累积 2.0×1010 步结构演化后,

富 Cr相颗粒尺寸显著增大, 但颗粒间分布形态很

难准确直接从图 3(b)观察得出. 在图 3(c), (d)中,

绘制了选取 Cth = 0.2Cmax 后得到 a-a'相空间分

布形态, 可以得出选用该临界 Cr浓度阈值, 空间

粗粒化算法只能识别出 kMC模拟演化结构中很少

量的富 Cr相纳米颗粒, 明显与图 3(a), (b)结果不

符; 进一步增大 Cth = 0.4Cmax, 从图 3(e), (f)可以

看到, 空间粗粒化算法可以识别出更多的富 Cr相

颗粒及其空间分布形态; 最后, 采用 Cth = 0.6Cmax,

在图 3(g), (h)中可以看到大量的富 Cr纳米相颗

粒分布在 a 相中.

从图 3可以得出, 当采用较大的 Cth 数值时,

富 Cr相纳米颗粒密度和颗粒粒径都会显著增大.

针对 Fe-Cr (12.8%)合金, 显然选用 Cth = 0.2Cmax
并不是合理的参数, 但单纯通过比较 kMC模拟结

果与 Cth = 0.4Cmax 和 0.6Cmax 的粗粒化结果也不

能完全确定最佳的 Cth 取值. 为此, 进一步计算了

富 Cr相颗粒密度总数、颗粒平均粒径及相体积分

数随着 kMC演化步长的演变, 结果如图 4所示.

图 4(a)为富Cr相总颗粒数密度和平均粒径与 kMC

演化步长关系曲线, 并将结果与 kMC计算曲线进
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图 3    质量密度场空间粗粒化参数 Cth 数值测试及其对 Fe-Cr (12.8%)合金中富 Cr相微观形貌分析结果的影响　(a), (b) kMC

粒子模拟结果; (c), (d) Cth = 0.2Cmax; (e), (f) Cth = 0.4Cmax; (g), (h) Cth = 0.6Cmax

Fig. 3. Testing the effect of threshold Cth values for extracting the Cr-rich precipitates on the phase morphologies in Fe-Cr (12.8%)

alloy  using  the  spatial  coarse-graining  method:  (a),  (b)  Atomic  obtained  from  kMC  simulation  results;  (c),  (d) Cth  =  0.2Cmax;

(e), (f) Cth = 0.4Cmax; (g), (h) Cth = 0.6Cmax. 
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行比较. 图 4(b)为 kMC和粗粒化计算得到的富

Cr相体积分数随模拟步长的变化曲线. 综合图 4(a),

(b)的计算结果, 可以得出对于 Fe-Cr (12.8%)合

金, 当选用 Cth = 0.6Cmax 临界阈值进行粗粒化计

算, 得到的富 Cr相相关性质能够与 kMC模拟结

果符合较好, 因此对于该浓度的 Fe-Cr二元合金,

后续空间粗粒化计算和分析均采用 Cth = 0.6Cmax.

显然, 对于其他浓度的 Fe-Cr二元合金, Cth 参数

需要分别进行上述测试予以确定. 具体而言, 针对

Fe-Cr  (20.0%),  Fe-Cr  (30.0%)和 Fe-Cr  (40.0%)

粗粒化模型计算, 均选用 Cth = 0.4Cmax.

 3.2    Fe-Cr 合金微观形貌空间粗粒化模型
结果

α α′

基于 3.1节对不同 Cr浓度 Fe-Cr二元合金空

间粗粒化模型 Cth 阈值的测试与收敛性分析, 对

4种合金在时效不同阶段的   -  相微观形态及其

空间分布特征进行定性分析. 通过定性比较和分析

粗粒化微观组织形貌与 Fe-Cr合金中 Cr原子含量

及 kMC模拟总步长的相关性, 本文建立的离散粒

子模拟耦合连续质量密度场的杂化微结构演化算

法, 能可靠地用于分析 Fe-Cr合金时效微观组织结

构演变过程和机制. 第 4节将进一步针对 Fe-Cr合

金中富 Cr相相体积分数、平均粒径及粒子数密度

随 kMC总步长变化进行定量的分析和比较.

图 5为 Fe-Cr (12.8%)合金时效 1.0×109, 5.0×

109,  1.0×1010 和 2.0×1010 步后得到的 kMC演化

晶格原子结构及对应空间粗粒化得到的 a-a'相微

观形态. 在图 5(a)—(d)中, kMC模拟得到的富 Cr

相形貌基本呈现颗粒状形态; 图 5(e)—(h)空间粗

粒化后的富 Cr相形貌也基本呈现类似的颗粒状,

纳米相空间相对分布形态可以从图 5(i)—(l)中定

性观察得出为离散颗粒分布形式. 基于图 5的空间

粗粒化得到富 Cr相形貌结果, Fe-Cr (12.8%)合

金中时效形核机制可以确定为形核-生长过程, 即

Cr原子通过空位交换机制在原子尺度上发生聚集

产生初始的富 Cr纳米团簇; 富 Cr的纳米团簇后

续生长类似于 Ostwald熟化过程.

图 6为 Fe-Cr (20.0%)合金不同时效阶段如

1.0×109 步、5.0×109 步、1.0×1010 步和 2.0×1010 步

后得到的 kMC演化晶格原子结构及对应空间粗粒

化模型得到的 a-a'相微观形态. 显然, 从 kMC模

拟原子尺度得到结构来看 (图 6(a)—(d)), 时效初

期仍然可以看到富 Cr相纳米颗粒分散在铁素体基

体中, 形态偏离简单球颗粒; 随着模拟步长总数增

加, 富 Cr相颗粒发生了交联, 但具体空间分布形

态难以直接观察 kMC模拟结果得到. 图 5(e)—(h)

为对应的空间粗粒化转换后的富 Cr相在不同时效

阶段的相貌及空间分布情况, 可以得出在 Fe-Cr

(20.0%)合金时效初期富 Cr相的形核阶段具有类

似于 Fe-Cr (12.8%)结构中颗粒状分布形态, 但颗

粒形状则偏离球形. 随着时效进程的增加, 富 Cr

相颗粒尺寸在增加的同时, 相互之间发生粘连, 形

成空间联通的复杂网络结果, 这个与 Fe-Cr (12.8%)

模拟结果完全不同. 需要指出的是, 通过观察图 5(i)—

(l)中给出的富 Cr相形态演化空间粗粒化模型二

维截面图, 可以得出在 Fe-Cr (20.0%)合金中富 Cr

相体积相对含量仍然是较少的. 富Cr相即使在 kMC
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图 4    临界 Cth 取值不同时, Fe-Cr (12.8%)合金粗粒化计算结果与 kMC模拟结果的比较　(a)富 Cr相总粒子数密度和平均粒径;

(b)相体积分数

Fig. 4. Comparison  of  Cr  rich  phase  calculated  from coarsening  of  Fe-Cr  (12.8%)  alloy  with  kMC simulation  results  at  different

critical Cth values: (a) Total particle density, average particle size; (b) phase volume fraction. 

物 理 学 报   Acta  Phys.  Sin.   Vol. 72, No. 13 (2023)    136401

136401-9



模拟时效 2.0×1010 步之后也没有形成连续且联通

的蠕虫状分布形态. 综上, Fe-Cr (20.0%)合金中

富 Cr相时效机制兼具 NG和 SD机制部分特征,

在形核阶段偏向于 NG机制, 但在富 Cr相熟化阶

段形态更接近于 SD分解形貌.

图 7为 Fe-Cr (30.0%)合金时效不同阶段富

Cr相 kMC及空间粗粒化模型给出的形貌演化过

程. 图7(a)—(d)为Fe-Cr (30.0%)合金富Cr相kMC

粒子模拟形貌演变特征, 类似于图 6(a)—(d)给出

的 Fe-Cr (20.0%)合金模拟结果, 在 kMC模拟初

期形核阶段都存在富 Cr纳米颗粒形貌. 在 kMC

模拟总步长大于 5.0×109 步之后, Fe-Cr (30.0%)

合金中富 Cr相空间形貌已经呈现出空间交联网络

结构特征, 而这个特征对于 Fe-Cr (20.0%)合金则

出现在 kMC模拟总步长大于 1.0×1010 步之后. 从

图 7(e)—(h)的空间粗粒化结果可以看到, 富 Cr

相在时效不同阶段均呈现类似于条带状分布形貌

特征; 随着时效模拟总步长的增加, 条带状的富

Cr相不断变粗和变宽, 并且富 Cr条带之间空间交

联程度增大, 最终形成复杂的三维蠕虫状网络结

构. 富 Cr相蠕虫交联网络结构形态演化在图 7(i)—

(l)中也可以清楚观察到. 综合 kMC及空间粗粒化

富 Cr相形貌分析, 可以得出 Fe-Cr (30.0%)合金,

673 K下时效机制基本为条幅分解过程, 即 SD机制.

图 8为最高 Cr浓度的 Fe-Cr (40.0%)合金时

效结构演化 kMC模拟结果及对应空间粗粒化模

型. 从图 8(a)—(d)可以看到, 该浓度下的 Fe-Cr

二元合金形核阶段富 Cr相形貌显著不同于其他

3个含量的合金. 对于 Fe-Cr (40.0%)合金, kMC

模拟初始阶段, 富 Cr相完全呈现条带状形貌特征,

 

(a) (b) (c) (d)

(e) (f) (g) (h)

(i) (j) (k) (l)

1.0T109 MC steps 5.0T109 MC steps 1.0T1010 MC steps 2.0T1010 MC steps

图 5    富 Cr相在 Fe-Cr (12.8%)合金中 kMC模拟 1.28×105 个原子晶胞　(a)—(d)不同时效阶段原子尺度晶体结构; (e)—(h)对

应质量密度场空间粗粒化形貌分析三维空间分布图; (i)—(l)典型二维截面图

Fig. 5. Cr-rich phase is simulated by kMC in Fe-Cr (12.8%) alloy with 1.28×105 atoms: (a)–(d) Atomic structures obtained from

kMC at  different  kMC steps;  (e)–(h)  3D phase  morphologies  of  Cr-rich  precipitates  in  ferrite  matrix;  (i)–(l)  phase  morphologies

illustrated on 2D slices. 
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这种形貌特征在空间粗粒化模型中呈现的十分明

显, 如图 8(e)—(h)所示. 富 Cr的条带随着 kMC

模拟步长的增大, 条带变宽, 但其空间交联蠕虫状

网络结构并没有出现更复杂的演化. 从图 8(i)—

(l)观察到, Fe-Cr (40.0%)合金富 Cr相的三维交

联蠕虫状网络结构在 kMC模拟初期就已经基本形

成, 在后续时效模拟进程中只是条带的宽度发生变

化, 交联网络复杂程度基本保持不变. 基于空间粗

粒化模型, 可以明确 Fe-Cr (40.0%)合金时效为条

幅分解过程, 即 SD机制.

α′

值得指出的是, Martinez等 [7] 此前采用更精

确的原子间势函数模型结合 kMC模拟研究了

Fe-Cr (20.0%), Fe-Cr (35 %)和Fe-Cr (50%)等3种

Fe-Cr合金在 773 K下时效微结构演化过程. 对于

Fe-Cr (20.0%)合金, kMC模拟结果表明富 Cr相

微观尺度形貌特征是以孤立的  相为主, 因此得出

该成分的 Fe-Cr合金时效机制是 NG机理. 针对另

外两个 Cr含量更高成分的模拟则揭示了以三维联

通蠕虫状管道结构为主的富 Cr相空间分布结构特

征, 因此认为是 SD机理. 对于Cr原子含量高于 30%

的 Fe-Cr合金, 本文研究得出的时效机制与文献 [7]

一致. 但对于 Fe-Cr (20.0%)合金, 基于空间粗粒

化微结构特征研究得出其时效机制可能是处于 NG

和 SD过渡阶段, 即时效初期富 Cr相形核阶段机

制更接近 NG过程, 而在富 Cr相熟化阶段其结构

形貌特征更符合 SD过程. 实验方面, Miller等 [21]

采用原子探针分析观察到 Fe-Cr (17.0%)合金富

Cr相呈现孤立颗粒状空间分布特征, 而在 Fe-Cr

(32.0%)和 Fe-Cr (45.0%)合金中则呈现三维网络

结构. 对于介于上述成分之间的 Fe-Cr (24.0%)合

金, 富 Cr相分布处在临界浓度位置, 即兼具孤立

分布与三维连续分布两种特征组织. 本文研究 4种

不同 Cr原子含量 Fe-Cr二元合金富 Cr相微观组

织形态特征基本与前人理论和实验研究结论一致.
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图 6    富 Cr相在 Fe-Cr (20.0%)合金中 kMC模拟 1.28×105 个原子晶胞　(a)—(d)在不同时效阶段原子尺度晶体结构; (e)—(h)对

应质量密度场空间粗粒化形貌分析三维空间分布图; (i)—(l)典型二维截面图

Fig. 6. Cr-rich phase is simulated by kMC in Fe-Cr (20.0%) alloy with 1.28×105 atoms: (a)–(d) Atomic structures obtained from

kMC at  different  kMC steps;  (e)–(h)  3D phase  morphologies  of  Cr-rich  precipitates  in  ferrite  matrix;  (i)–(l)  phase  morphologies

illustrated on 2D slices. 
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综合对 4种 Fe-Cr合金成分富 Cr相在不同时

效阶段 kMC模拟原子结构模型实施空间粗粒化转

换得到的形貌演化分析, 看到空间粗粒化模型可以

方便地定性观察和分析富 Cr相随着 Cr浓度增大,

在时效不同阶段其微观形貌及空间分布形态变化

特征, 有利于定性认识 Fe-Cr合金时效对应的 NG

和 SD机制是如何受到时效温度及溶质原子含量

变化而改变的.

 4   结果分析与讨论

 4.1    时效结构微观形貌演变与原子序参量
相关性

Fe-Cr合金时效过程中无论富 Cr相形核机制

是 NG或是 SD机理, 其原子尺度上结构都存在

Cr原子从 Fe-铁素体基体中偏聚的迁移过程, 因此

导致 Cr原子周围 Fe原子配位结构发生显著的改

变, 这种结构变化在可以通过计算 Cr原子的 SRO

参量来予以定量表征. 图 9为本文研究的 4种 Fe-

Cr合金体系 SRO参数及总的富 Cr纳米颗粒粒子

数密度, 随着 kMC演化总步长增加而变化的曲线.

Cr原子 SRO参量变化呈现两个区域特征: 在 kMC

模拟初始阶段, SRO参数存在随着 kMC模拟步长

增加而迅速增大 , 并且 SRO参数增大阶段与富

Cr相粒子数密度暴涨阶段对应的 kMC步长区间

基本一致; 当 kMC模拟总步长足够长的情况下,

本文涉及的 4个 Fe-Cr合金结构 Cr原子 SRO参

数均趋于饱和值, 基本不随 kMC步长的增加而显

著变化. 从图 9还可得出, 在 SRO数值达到饱和

后很长的一段 kMC模拟步长范围内, 富 Cr相粒

子数密度仍然在持续减小. 就本文计算得到 Fe-Cr

(12.8%), Fe-Cr (20.0%), Fe-Cr (30.0%)和 Fe-Cr
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(e) (f) (g) (h)

(i) (j) (k) (l)

1.0T109 MC steps 5.0T109 MC steps 1.0T1010 MC steps 2.0T1010 MC steps

图 7    富Cr相在 Fe-Cr (20.0%)合金中 kMC模拟 1.28×105 个原子晶胞　(a)—(d) 在不同时效阶段原子尺度晶体结构; (e)—(h) 对

应质量密度场空间粗粒化形貌分析三维空间分布图; (i)—(l)典型二维截面图

Fig. 7. Cr-rich phase is simulated by kMC in Fe-Cr (20.0%) alloy with 1.28×105 atoms: (a)–(d) Atomic structures obtained from

kMC at  different  kMC steps;  (e)–(h)  3D phase  morphologies  of  Cr-rich  precipitates  in  ferrite  matrix;  (i)–(l)  phase  morphologies

illustrated on 2D slices. 
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(40.0%)这 4个体系 SRO参数饱和值而言, Cr原

子含量增大导致该参数增大, 表明 Cr原子聚集的

趋势是依次变强的. 此前, Bonny等 [11] 采用 kMC

模拟在 673 K温度下研究了 Fe-Cr (11.8%)合金

时效过程, 计算了 Cr原子 SRO参数及富 Cr相粒

子数密度随着模拟总步长的演变曲线, 得到了与本

文类似的变化关系, 即 SRO参数在 Fe-Cr合金富

Cr相纳米结构形成的初期就会迅速增大并趋于饱

和. 此后富 Cr相虽然其微观组织形貌还会继续发

生显著的演化, 如形成三维交联蠕虫状网络结构等

过程, 但对应的 Cr原子 SRO参数基本不再发生

显著增大. 综上, 可以得出 Cr原子 SRO参数比较

适合于分析富 Cr纳米相形核-生长阶段 Fe-Cr二

元合金原子尺度晶体原子排列由于 Cr原子聚集引

起的显著的改变, 但对于时效后期富 Cr相熟化阶

段的形态演变基本不再敏感, 不能用于时效熟化阶

段原子-分子尺度 Fe-Cr合金微观组织形貌演变机

制的分析.

 

(a) (b) (c) (d)

(e) (f) (g) (h)

(i) (j) (k) (l)

图 8    富Cr相在 Fe-Cr (40.0%)合金中 kMC模拟 1.28×105 个原子晶胞　(a)—(d)不同时效阶段原子尺度晶体结构; (e)—(h) 质量

密度场空间粗粒化形貌分析三维空间分布图; (i)—(l)典型二维截面图

Fig. 8. Cr-rich phase is simulated by kMC in Fe-Cr (40.0%) alloy with 1.28×105 atoms: (a)–(d) Atomic structures obtained from

kMC at  different  kMC steps;  (e)–(h)  3D phase  morphologies  of  Cr-rich  precipitates  in  ferrite  matrix;  (i)–(l)  phase  morphologies

illustrated on 2D slices. 
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图 9    4种 Fe-Cr二元合金原子 SRO与富 Cr相粒子数密

度随着 kMC模拟总步长增加的变化

Fig. 9. Variations  of  SRO  and  Cr-rich  precipitates  versus

total  number of  kMC steps for  four different Fe-Cr binary

alloys. 
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 4.2    粗粒化模型中 Cr 原子含量空间自关联
函数分析

3.2节定性分析了 4种 Fe-Cr二元合金时效不

同阶段富 Cr相空间粗粒化模型形貌演变过程, 要

定量对条幅分解产生的 a-a' 双相微观组织形貌进

行表征, 计算了 Cr空间原子含量分布自关联函数

(autocorrelation function, ACF), 如下所示 [8,9]: 

Rk =

rmax−k∑
r=0

(cr − c0) (cr+k − c0)

rmax∑
r=0

(cr − c0)
2

(7)

式中, cr 表示半径为 r 且厚度为 k 的球壳内 Cr原

子含量, 球壳原点位置为粗粒化模型中任意有限元

网格格点; c0 表示 Fe-Cr二元合金中 Cr平均原子

含量; rmax 取值为 kMC模拟晶胞最长边长, 但对

于本文研究的 BCC超晶胞, 取值为晶格常数一半,

这是由于计算采用了三维周期性边界条件.

图 10为 4种 Fe-Cr合金成分对应的 Cr原子

含量空间分布 ACF在不同时效阶段的曲线. 针对

Fe-Cr时效结构, Cr空间浓度分布 ACF最重要的

信息为第 1个波谷位置及波谷右侧第 1个波峰位

置. ACF曲线第一个波谷位置给出了相邻 a 与 a'

相平均距离; 而 ACF曲线第 1个波峰位置则给出

了两个相邻 a 相或 a' 相之间的平均距离, 对于条

幅分解产生的条带状组织而言, 这对应于条幅分解

的特征波长. 从图 10(a)可以看到, Fe-Cr (12.8%)

合金时效不同阶段 ACF曲线变化不显著, 第 1个

波谷位置大约为 0.9 nm; 其右侧第 1个波峰不显

著 , 位置随着 kMC步长累积而发生右移 , 即富

Cr相颗粒间距逐渐增大, 并且在运行 2.0×1010 步

结构演化后数值为 2.0 nm. 对于 Fe-Cr (20.0%),

Fe-Cr (30.0%)和Fe-Cr (40.0%)合金, 从图 10(b)—

(d)可以得出, 这 3组 Cr含量的 Fe-Cr合金富 Cr

相微观组织随 kMC时效进行, ACF曲线演化较为

显著 , 特别是在 2.0×1010 步的 kMC模拟总步长

时 ACF曲线上第 1个波谷和其右侧第 1个波峰位

置都十分显著, 完全与 Fe-Cr (12.8%)合金不同.

具体来讲, Fe-Cr (20.0%), Fe-Cr (30.0%)和 Fe-Cr

(40.0%)合金ACF曲线第 1个波谷位置在 2.0×1010
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图 10    基于质量密度场空间粗粒化模型计算的 Fe-Cr合金 Cr原子含量空间分布 ACF在 kMC不同时效阶段曲线　(a) Fe-Cr

(12.8%); (b) Fe-Cr (20.0%); (c) Fe-Cr (30.0%); (d) Fe-Cr (40.0%)

Fig. 10. Obtained  Cr  atomic  concentration  ACF  profiles  at  different  aging  stages  in  kMC  simulations  for  four  Fe-Cr  alloys:

(a) Fe-Cr (12.8%); (b) Fe-Cr (20.0%); (c) Fe-Cr (30.0%); (d) Fe-Cr (40.0%). 
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步 kMC步长时 , 对应的距离分别是 1.25 nm,

1.0 nm和 1.30 nm; 而右侧第 1个波峰位置对应距

离分别是 3.0 nm, 2.1 nm和 2.25 nm. 由于对于不

同 Cr含量下 Fe-Cr合金, 在相同 kMC总演化步

长下对应的时效真实物理时间尺度不同, 上述数值

不能直接用于比较不同 Fe-Cr体系微观组织特征.

总体而言, 从图 10中的 ACF曲线结果可以看到,

Fe-Cr (12.8%)合金富 Cr相微观形貌空间分布特

征的确不同于其他 3组 Fe-Cr合金成分, 这表明该

组分的合金富 Cr相析出机制与其余 3组 Fe-Cr合

金不同. 上述结果与图 5—图 8中给出的富 Cr相

微观形貌随着 kMC模拟总步长及 Fe-Cr合金成分

相关性分析一致.

 4.3    基于粗粒化模型分析 Fe-Cr 合金时效
富 Cr 相时效动力学参数

本文将进一步采用空间粗粒化后得到的 4种

Fe-Cr二元合金微观形貌特征演变来进一步分析

富 Cr相时效动力学性质. 图 11(a)为 4种 Fe-Cr

合金富 Cr相体积分数随着时间 kMC总步长增加

的变化曲线. 对于本文研究的所有 Fe-Cr合金, 富

Cr相体积分数随着时效时间增加呈现单调递增的

变化曲线. 此外, 富 Cr相体积分数随 Fe-Cr二元

合金 Cr含量的增加而增多. 例如当 kMC总模拟

步长达到 2.0×1010 步时 , 富 Cr相体积分数对于

Fe-Cr (12.8%), Fe-Cr (20.0%), Fe-Cr (30.0%)和

Fe-Cr (40.0%)分别为 8.0%, 9.5%, 14.0%和 30.0%.

Yan等 [5] 采用 PF方法模拟了 Fe-Cr (35%)合金

中富 Cr相体积分数随时效时间的变化, 并预测了

该 Fe-Cr合金富 Cr相体积分数在时效长时间后达

到 22.5%. 由于 Fe-Cr (35%)合金成分介于本文研

究的Fe-Cr (30.0%)和Fe-Cr (40.0%)合金成分之间,

文献 [5]预测的 35% Cr含量 Fe-Cr合金富 Cr相

体积分数也介于后者之间. 因此, 本文 kMC模拟

结合质量密度场空间粗粒化模型预测的富 Cr相体

积分数随着 Fe-Cr合金中 Cr原子含量增大而增大

的定量关系是可靠的.

图 11(b)为富 Cr相粒径随 kMC演化步长或

时效时间变化的曲线. 文献 [7]提出, Fe-Cr合金时

效产生富 Cr相平均粒径随时效时间的演变可以划

分为 3个阶段: 富 Cr形核阶段、长大阶段和熟化

阶段. 平均粒径随时效时间变化曲线在上述 3个阶

段对应的斜率是不同的, 但动力学机制都可以用

r(t) = ktn 关系来描述, 其中 n 代表取双对数坐标

后曲线的斜率. 上述动力学关系称为 Lifshitz-Slyo-

zov-Wagner(LSW)定律或Huse生长定律 [22−24]. 本
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图 11    基于空间粗粒化模型分析 Fe-Cr合金时效富Cr相形

成动力学参数随 kMC总步长及时效时间变化曲线　(a)富

Cr相体积分数; (b)平均粒径; (c)富 Cr相颗粒数密度

Fig. 11. Variations of phase transformation kinetic paramet-

ers  versus  the  total  kMC  simulation  steps  and  physical

aging time for the formation of Cr-rich precipitates in four

different Fe-Cr binary alloys based on spatial coarse-grained

mass  density  field  description:  (a)  Volume  fraction  of  Cr-

rich phase;  (b)  average  diameter  of  precipitates;  (c)   num-

ber of density of Cr-rich precipitates. 
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文针对时效后期熟化阶段的曲线进行了拟合, 并计

算了 4种 Fe-Cr合金在该阶段对应 n 值, 如图 10(b)

所示. 对于满足理想的 LSW定律的富 Cr相生长

动力学过程, 该斜率数值为 1/3. 本文研究的Fe-Cr

(12.8%), Fe-Cr (20.0%), Fe-Cr (30.0%)和 Fe-Cr

(40.0%)对应n 值分别为0.105, 0.188, 0.571和0.025.

文献 [25]研究了合金时效退火温度及成分对 n 值

的影响, 发现 n 取值范围为 0.20—0.35. 由此可见,

本文研究的 Fe-Cr (20.0%)时效熟化阶段生长动

力学过程基本复合 LSW定律 , 其他 3种成分的

Fe-Cr二元合金时效熟化阶段机制与 LSW理论预

期偏离较显著. 本文给出的偏离理想 LSW生长模

型的结果可能和 kMC模拟总步长有关系, 也与拟

合曲线选取的数值范围有关. 总之, 图 11(b)中针

对 4种合金熟化阶段线性部分的拟合仅作为定性

参考, 揭示了 Fe-Cr合金熟化阶段富 Cr相平均粒

径演变趋势随不同 Cr浓度的变化规律.

图 11(c)为富 Cr相颗粒数密度随着时效时间

的变化曲线. 对于时效后期熟化阶段的曲线部分可

以在双对数坐标中进行线性拟合, 得到相关的斜

率. 有研究发现熟化阶段富 Cr相粒子数密度随时

效时间递减曲线斜率与退火温度和合金成分密切

相关. 例如Yan等 [5] 采用PF模拟方法研究了Fe-Cr

(35.0%)合金分别在 70, 725和 750 K时效, 在熟

化阶段拟合曲线得到的斜率分别是–0.90, –0.83

和–0.67. Novy等 [26] 实验研究了 Fe-Cr (20.0%) 合

金在 773 K时效 1067 h后计算得出的斜率是–1.0.

针对Fe-Cr (12.8%), Fe-Cr (20.0%), Fe-Cr (30.0%)

和 Fe-Cr  (40.0%)合金 , 得出斜率数值分别是

–0.142, –0.375, –1.367和 0.0001. 综合来看, 得到

的富 Cr相粒子数密度随时效时间演化曲线变化关

系基本类似于文献 [5]得到的相关结果, 但在熟化

阶段曲线斜率存在比较大的差异. 特别是 Fe-Cr

(40.0%)合金, 熟化阶段粒子数密度基本可以认为

是一个常数, 与时效时间无关. 需要指出的是, 基

于球状颗粒形态假设在熟化阶段统计富 Cr相颗粒

密度数对于 Cr含量高的 Fe-Cr二元合金体系并不

是一个十分合理的假设, 但从图 11(c)仍然可以看

到, 熟化阶段富 Cr相颗粒密度数随 kMC模拟总

步长累积而呈现出对 Cr浓度显著的依赖性. 显然,

Fe-Cr (12.8%)合金熟化阶段富 Cr相粒子数密度

随着 kMC总步长的增加缓慢的减小. 这种减小的

趋势在 Fe-Cr (20.0%)和 Fe-Cr (30.0%)合金中更

为迅速; 对于 Fe-Cr (40.0%)合金, kMC模拟中富

Cr相形核-生长阶段经历的时间极短, 进入熟化阶

段后微观条带状 a 与 a'相基本不随 kMC总模拟

步长增加而发生显著改变 (图 8), 基于球形形貌近

似计算出来的富 Cr相粒子数密度基本不再随着模

拟时间延长而改变.

采用 (1)式—(3)式, 可将 kMC模拟步长直接

换算为真实时效时间. 对于本文研究的 4种 Fe-

Cr二元合金, 取 Fe或 Cr单个原子空位形成能为

2.18 eV, kMC模拟总步长为 2×1010 步时, 对应的

时效时间约为 39800 h (12.8% Cr), 38917 h (20.0%

Cr),  37067 h (30.0% Cr)和 36333 h (40.0% Cr).

若取单个原子空位形成能为 1.60 eV, 则 kMC总

步长为 2×1010 步时对应的时效时间迅速缩短到

1.78 h (12.8% Cr), 1.74 h (20.0 % Cr), 1.65 h (30.0%

Cr)和 1.62 h (40.0% Cr)[7,11]. 正如 Bonny等 [11] 此

前指出的通过扩散动力学模型和参数将 kMC模拟

步长换算为实际物理时间存在很大的不确定性, 若

采用不同文献提供的空位缺陷形成能或扩散迁移

能垒等参数都导致换算得到的真实时效时间相差

很大, 但这种换算提供了让 kMC模拟步长能够与

实验时效时间尺度进行定量直接比较可能性. 针对

上述问题, Martínez等 [7] 发展了更为复杂的扩散

动力学和热力学物理模型, 并将其与 kMC模拟结

合来研究 Fe-Cr二元合金的富 Cr相演化, 能够较

好地复现实验时效微观组织演变过程. 总体而言,

Cr的含量增大加速 Fe-Cr二元合金 a-a'相分离动

力学过程, 换算得到的 kMC模拟真实时效时间也

印证了该结论.

 5   结　论

本文建立了一种将 kMC离散粒子模拟算法与

基于 Gauss函数基组的质量密度场空间粗粒化模

型耦合算法来模拟 Fe-Cr二元合金富 Cr相析出动

力学机制及其微观组织形貌演变过程. 综合分析

了 4种 Fe-Cr二元合金 kMC模拟不同时效阶段得

到的原子结构模型及其对应空间粗粒化模型演变

过程, 得出对于 Cr含量最低的 Fe-Cr (12.8%)合

金, 富 Cr相析出在形核及熟化过程相微观形貌呈

现孤立颗粒状分散空间分布状态, 属于形核-长大

机制; 对于 Fe-Cr (30.0%)和 Fe-Cr (40.0%)合金,

富 Cr相空间粗粒化形貌在初始形核阶段呈现分散
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分布条带状特征, 在熟化阶段分散分布的条带发生

粘连形成三维联通的蠕虫状微观组织, 因此可以断

定时效机制为条幅分解. 对于 Fe-Cr (20.0%)合金,

时效初始富 Cr相呈现颗粒状离散分布特征, 但在

随后熟化阶段则转变为三维蠕虫状分布形态, 因此

该成分的 Fe-Cr合金时效过程介于典型的 NG和

SD机制之间. 总之, 将质量密度场空间粗粒化模

型与 kMC模拟结合, 提供了一种分析合金时效不

同阶段溶质相析出动力学参数和微观组织形貌演

变的新思路和算法, 有助于未来开发多尺度理论模

拟算法来进一步认识多元合金中溶质相时效物理

机制.
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Abstract

The phase transformation kinetics and micro-structure evolutions of four different Fe-Cr binary alloys, i.e.

Fe-Cr (12.8%), Fe-Cr (20.0%), Fe-Cr (30.0%) and Fe-Cr (40.0%) at 673 K, are investigated by using the kinetic

Monte-Carlo simulation combined with spatial coarse-grained mass density field description. For all studied Fe-

Cr alloys, it is found that the number density of Cr-rich precipitate undergoes a rather rapid increasing at the

nucleation stage and then gradually decreases with the simulation time increasing in the coarsening stage during

aging. Increasing the Cr concentration in Fe-Cr alloy can significantly reduce the duration of nucleation and the

time interval between nucleation and coarsening. From the coarse-grained mass density field models of Cr-rich

precipitates  at  different  aging  stages  for  the  four  Fe-Cr  alloys,  we  discover  that  the  Cr-rich  phase  shows  the

isolated  spherical  particle-like  morphology  for  the  aged  Fe-Cr  (12.8%)  alloy,  revealing  the  nucleation  and

growth  (NG)  mechanism.  Meanwhile,  the  Cr-rich  precipitates  possess  a  characteristic  three-dimensional

interconnected microstructure, a signature of spinodal decomposition mechanism. Otherwise, the Cr-rich phase

morphology in Fe-Cr (20.0%) exhibits the characteristics of both NG mechanism and SD mechanism. It is also

found that the short-range order parameter of Cr atoms in Fe-Cr alloy is indeed very sensitive to the change of

atomic structure at the early stage of aging or nucleation stage, which, however, is almost independent of the

changing  of  morphology  of  Cr-precipitates  in  the  later  coarsening  process.  Finally,  the  phase  transformation

kinetics  of  Cr-rich  precipitates  during  aging  are  analyzed  by  calculating  the  phase  volume  fraction,  average

diameter and number density, concluding that the Cr-rich phase growth kinetics in Fe-Cr (20.0%) alloy can be

described  by  the  well-known  Lifshitz-Slyozov-Wagner  law  in  the  coarsening  stage.  However,  the  coarsening

kinetics of Fe-Cr (12.8%), Fe-Cr (30.0%) and Fe-Cr (40.0%) alloys are not caused by the LSW mechanism.

Keywords: Fe-Cr alloy, Cr-rich precipitate, kinetic Monte-Carlo simulation, coase-graining method
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