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[ 摘要 ] 铝合金广泛应用于航空航天、轨道交通、汽车轻量化等领域。半连续直接冷却铸造技术是制备大型铝合金

铸锭的重要方法。在此制备工艺中热裂是较为严重的铸造缺陷，该缺陷的控制是制备优质大型铸锭的一项关键技

术。针对半连续铸造的发展概况及热裂形成机理和预测模型进行了概述，分析了基于几种热裂判据的热裂敏感性

计算结果并与铸造实践对比。结果表明没有任何热裂判据能够定量预测热裂的产生，在定性预测方面，RDG 判据

具有最大的应用潜力。提出了微观 – 宏观理论计算与先进观测手段集成的未来展望，在发展热裂判据时，应将相变

动力学、断裂力学、流体传热以及合金热力学相结合，并考虑三维糊状区热裂形核 – 扩展 – 愈合的复杂机制。
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陈东旭

硕士研究生，研究方向为基于有限

元和相场方法研究铝合金的凝固裂纹。

铝作为地壳中最丰富的金属元

素之一，具有低密度（2.7g/cm3）、耐

腐蚀、高比强度等优点，是航空航天

的关键材料 [1–5]。同时，铝合金可

以实现 100% 再回收利用，回收铝

的能源消耗只有电解铝的 5%，和

其他结构材料相比，极大地减少了

环境污染 [6–7]。铝合金（如 2xxx 系，

7xxx 系等）主要用于飞机蒙皮、机

翼等部件制造 [8–11]，要求其具有良好

的力学性能以避免后续薄板轧制产

生开裂，如铸态延性高、断裂韧性好

和优良的应变硬化等 [12–14]。目前，

半连续铸造是制备大型铝合金铸锭

的重要方法，具有成本低、操作简

便、冶金质量可控等优势 [15–16]。然

而，在半连续铸造铸锭中仍存在偏

析、热裂等铸造缺陷，特别是造成铸

锭直接报废的热裂缺陷 [17–18]。我国

高端铝制品半连续铸造质量仍然无

法达到 OEM（Original equipment 
manufacturer）制造商认证水平，原

因是热裂等缺陷控制规范空白，无法

保证产品一致性。针对这一技术难

题，学术界和工业界研究多年，总结

出一系列热裂判据和预测模型，指导

生产 [19–20]。然而，在没有阐明热裂机

理的情况下，很难开发定量化预测模

型。该过程中，熔体凝固受复杂温度

场、应力场、相变场多场相互耦合影

响 [21–23]。因此，为了梳理热裂产生

机理，本文将分以下 4 个部分综述半

连续铸造过程中的热裂数值模型发

展 [24–28]，包括半连续直接冷却铸造工

艺、铝合金半连续直接冷却铸造中的

热裂缺陷和热裂判据以及对半连续
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铸造热裂缺陷的总结与展望。

半连续直接冷却铸造工艺

1 半连续直接冷却铸造工艺原理

目前，大多数工业生产采用的

半连续直接冷却铸造（半连续铸造）

工艺原理均起源于 20 世纪 40 年代

二战时期美国凯撒铝业发明的半连

续直接冷却铸造工艺（Direct chill 
casting）[29]。经过半个世纪的发展，

从最初的 3xxx、6xxx 船用铝合金，

已经发展到 2xxx、7xxx 系航空航

天铝合金，以及 21 世纪的航空铝锂 
合金 [30–31]。

图 1[32] 为典型的半连续直接冷

却铸造过程原理示意图。可知，半连

续铸造工艺过程 [32–33] 包括以下 4 个

步骤：首先，合金在保温炉中熔化，

熔化的熔体通过导流槽和模具流入

底部结晶器并开始冷却凝固；第二，

凝固产生的固态壳体与模具之间的

热交换；第三，稳定而又持续产生的

固态外壳自上向下移动，凝固外壳的

下降速率与熔体下降速率具有一定

的速率匹配，水冷模具依靠重力将冷

却水均匀地喷射到铸锭表面，产生二

次冷却；最后，附着于铸锭表面的冷

却水在重力作用下沿着铸锭落入铸

造池，再次产生冷却。半连续铸造过

程熔体凝固中液固转变经历复杂的

对流换热 [34]、热传导 [35] 等，该过程

受应力场、温度场影响，因此半连续

铸造工艺的制定必须考虑复杂的温

度场、应力场和熔体对流下的固液相

变。如果生产过程控制不好，不但会

出现液态金属外溢的情况，而且会出

现铸锭的开裂，严重情况下甚至出现

爆炸。所以，如何优化铸造速度、铸

造温度等工艺参数与合金成分及物

性匹配，减少铸锭中缺陷的产生，是

制备大型铸锭必须解决的问题 [36–37]。

2 半连续直接冷却铸造工艺研究 
现状

随着计算机技术的发展，半连续

铸造工艺数值模拟成为辅助解决半

连续铸造实践过程中缺陷问题的主

要趋势。Weckman 和 Niessen[38] 利用

半连续铸造的 AA6063 锭的热电偶数

据建立了半连续铸造的热模型。Fjær
和 Mo[39] 提出了 AA6063 合金的热机

械半连续铸造工艺模型。Wiskel 和
Cockcroft[40] 使用一维和二维热模型

来研究铸件内的热流，并通过半连续

铸造 AA5182 板锭实验进行了验证。

Drezet 等 [41] 开发了基于 ABAQUS
软件的全面三维数学模型，用于计算

轧制铸锭的半连续直接冷却铸造中

以及随后的冷却过程中凝固坯料的

铸锭变形（底部弯曲和对接卷曲等）。

Sengupta 等 [42–43] 对半连续直接冷却

铸造过程的热边界条件进行了数学

建模，结果显示铸坯在半连续直接

冷却铸造过程中的冷却主要通过冷

却水射流来实现，部分通过底部块实

现。Eskin 等 [44] 研究了 Al–4.5%Cu
（质量分数）合金的铸造速度和水流

量对组织和宏观偏析的影响。结果

表明，随着铸造速度和水流速度的

降低，晶粒尺寸、枝晶臂间距、孔隙的

数量和大小趋于向坯料中心粗化。

Baserinia 等 [45] 基于商业计算流体力

学（Computational fluid dynamics）软

件包建立了稳态半连续直接冷却铸

造工艺的主冷边界条件的简单模型，

并确定其有效的传热系数。为了预

测铸锭和模具之间的气隙形成并预

测其对初次冷却的影响，开发了一种

基于密度的简单凝固壳收缩模型。

将其与更复杂的三维热弹性模型进

行了比较，这两种模型都为液槽轮廓

和铸锭内的温度分布模拟保证了良

好的一致性。Chen 等 [46] 基于元胞

自动机（Cellular automaton）– 有限元

（Finite element）建立了晶粒结构和宏

观偏析的半连续直接冷却铸造二维

轴对称瞬态模型，研究了 Al–6.0%Cu
（质量分数）圆坯热对流下的晶粒结

构和宏观偏析，获得了铸锭中晶粒的

分布、生长方向以及铸锭的偏析情

况。Zhang 等 [47] 通过半连续铸造和

低频电磁铸造的结果对比，表明在半

连续铸造过程中施加低频电磁场能

够改变凝固曲线。Xu等 [48] 研究表明，

采用环形电磁搅拌的半连续铸造工

艺能够获得性能更高、宏观偏析少、

凝固组织更均匀的铸坯。Salloum-
Abou-Jaoude 等 [49] 采用试验和数学建

模考察了超声波对半连续铸造铸锭

微观结构的影响，结构表明超声波能

够抵消自然对流、减少宏观偏析、细

化晶粒并且改变了晶粒的生长方向。

诸多文献表明，研究人员已经

开发出一系列的半连续直接冷却铸

造工艺模型 [38–49]。从早期 Weckman
和 Niessen[38] 基于热电偶测量的半

图1 典型的半连续直接冷却铸造过程的原理示意图

Fig.1 Schematic of a typical DC casting process



26 航空制造技术·2020年第63卷第22期

COVER STORY封面文章

连续铸造数据建立的简单热模型，

到 Fjær 和 Mo[39] 耦合传热和机械

性能的热机械半连续铸造模型。从

Wiskel 和 Cockcroft[40] 一维和二维

研究半连续铸造过程中的热流现

象，到 Drezet 等 [41] 基于商业有限元

ABAQUS 软件建立半连续铸造的三

维数学模型。随着理论模型的发展，

Sengupta[42]、Jamaly[43] 和 Eskin 等 [44]

对半连续铸造工艺进行了更详细的

建模，通过模拟计算能够得到半连续

铸造过程中传热和工业参数对微观

组织特征等的影响。微观 – 宏观的

耦合模型能够获得铸锭的晶粒分布、

大小、方向以及铸锭的偏析情况。此

外，结合外加低频磁场、超声波等物

理场的半连续铸造实践和物理模型

能够对铸锭宏观偏析、微观组织形貌

产生影响。半连续铸造数值模型的

发展过程从简单的热模型到热机械

模型，从一维到三维，从单一尺度到

多尺度的数学模型，从常规半连续铸

造到耦合复杂物理场的半连续铸造

模型，研究人员所做的贡献都是为了

能够建立一种全面的能定量预测铸

造缺陷的数值模型，并致力于获得更

少缺陷的铸锭的目标。因此，需要深

入理解热裂的产生机理。

铝合金半连续直接冷却铸造
中的热裂缺陷

热裂是合金在凝固后期由于热

收缩、进料补缩和应力应变的共同作

用产生的铸造缺陷。合金凝固过程

中从凝固温度区间的某一点开始，晶

粒开始相互作用（相干点）[50]，相干

点温度以下的区域称为“糊状区”，

最后形成一个连续的固相骨架（刚

性点）[51]。糊状区的渗透率非常小，

熔体流动受到固相网络的阻碍，补缩

能力严重下降 [27]。凝固收缩、热梯

度、热收缩、金属静压等易造成固体

网络间形成孔隙 [52]，同时，温度分布

不均匀引起热应力，铸件由于凝固收

缩形成拉伸压力 [53]。如果该应力超

过固体网络的强度或应变超过其延

展性或凝固收缩所施加的应变率超

过临界应变率，则可能导致热裂。半

连续直接冷却铸造过程可分为启动

阶段和稳态阶段。在启动阶段，由

于不稳定的热场（瞬态热场），导致容

易产生热裂。热裂是铝合金半连续

直接冷却铸造中常见的严重缺陷，

在某些情况下可能会导致整个铸锭

的米级裂纹，目前仍未得到彻底解 
决 [20]。由于下游深加工工艺有超薄

厚度（<3mm）的需求，对半连续直接

冷却铸造铸锭裂纹缺陷提出了更高

的要求（例如 6000 系），初始铸锭必须

在毫米级无任何裂纹。当半连续直接

冷却铸造铸锭产生热裂时，由于其不

可逆性，在进行深加工之前必须切除

有裂纹缺陷的部位，导致材料的大量

浪费，显著降低生产效率，大幅增加

生产成本，甚至影响后续深加工产品

质量 [54]。图 2[55] 是一种 AA6063 合

金半连续铸造成品的底部示意图。因

此，如何正确理解热裂产生机理并控

制热裂缺陷，一直受到工业界和学术

界的极大关注。

热裂判据

许多试验研究采用半固体温度

下的拉伸试验来研究热裂，包括通过

原位凝固试验 [56–60] 或是从室温重新

加热样品的方式 [61–64]。尽管原位凝

固试验和室温重新加热的方法在原

理上有所不同，前者属于凝固，后者

属于熔化，但都展现出如下结果：在

几种铝合金中，观察到强度和延展性

都从刚好低于固相线温度开始下降，

而断裂表面则从与延展性有关的粗

糙变为光滑。相关研究人员一直致

力于发展能够正确阐述热裂机理的

理论，并发展了几种判据，一种基于

机械判据，主要包括应力、应变和应

变速率的判据，另一种基于非机械判

据，这类判据主要考虑到固体网络间

的凝固收缩和进料补缩。下面对不

同理论的热裂判据进行讨论。

1 应力判据

基于应力的判据认为应力与材

料整体或微观下的临界断裂应力

有关。合金凝固收缩受到模具或

凝固部位的刚性约束，会在固液界

面处产生拉伸应力。一种应力判

据 [65] 认为热裂与拉伸应力相关，如

果拉伸应力超过固体网络的临界断

裂应力，则会发生断裂或热裂。此

临界断裂应力是用改进的 Griffith
方程确定的。另一种应力判据由

Saveiko[66] 提出，他认为考虑到半固

态的微观组织特征（半固态固相被

熔体液相包裹的固体网络），当热应

力超过包裹固体网络的液膜破裂应

力时就会发生热裂。在这两种基于

应力的热裂理论基础上，Novikov[67]

和 Dickhaus 等 [68] 提出了基于应力

的判据。该判据分为两类，一是应力

极限基于材料整体的强度，二是基

于晶粒间捕获的液相薄膜的强度。

第 2 种方法可以更全面地描述热裂

现象。热裂所涉及的一些参数的影

响可以用这个理论来解释，例如：晶

粒直径、黏度和液体分数。

基 于 材 料 整 体 断 裂 强 度 的

Griffith 判据 [65] 认为半固态中的缺陷

或小裂纹是应力集中的位置，因此是

半固态发生断裂的引发剂。Williams
和 Singer[69] 认为固体网络的最薄弱点

和应力集中位置是最后凝固的液体，

而不是半固态中的缺陷或小裂纹。他

们在 Griffith 模型的基础上结合断裂

力学方法提出了基于应力的热裂判

图2 一种半连续直接冷却铸造AA6063钢坯

中心热裂纹（星形开裂）

Fig.2 Hot crack at the center of a DC 
casting of AA6063 billet (star crack)
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据。改进的 Griffith方程表示为：

( )fr 1/2
8

1 L

G
v AV
γσ

π
=

−
 （1）

其中，σ fr 是断裂应力，A 是取决于晶

粒尺寸和二面角的常数，G 是剪切

模量，γ 是有效断表面能，VL 是液体

体积，ν 是泊松比。此外，他们考虑

到晶界滑动对裂纹扩展的影响，进一

步改进了 Griffith 方程，与应力轴成

45° 的边界角用式（2）表示：

( )fr
16

1
G

v
γσ

π
=

−
.

1/ 2 1/ 4
1

0.07 0.47 0.37L LD AV DV+ +

（2）
其中，D 是晶粒尺寸。

基于晶粒间捕获的液体薄膜

的强度的热裂判据也得到了发展。

Dickhaus 等 [68] 做了用于冷却板冷却

的凝固壳的拉伸试验。根据拉伸试

验的结果，他们假设应力极限为将一

层薄液膜连接的两个平行板分开所

需的应力，如图 3[68] 所示。在该模型

中假设液体均匀分布，断裂强度不受

滑动的影响。这一判据表述如下：

 fr 2 / bσ γ=  （3）
其中，σfr 是断裂应力，γ 是表面张力，

b 是薄膜厚度。考虑到该模型忽略

了黏度和润湿角的影响，Dickhaus
等 [68] 改进了 Healy[70] 提出的包含黏

度的模型。将分离半径为 R 的两个

平板间的液膜所需的力表示为：

4

2 2
1 2

3 1 1
8z

RF
t b b

π  
= −  

 

η
 （4）

其中，FZ 表示将液膜厚度从 b1 增加

到 b2 所需的力，η 是动态黏度，R 是

平板的半径，t 是厚度从 b1 增加到 b2

所需的时间。厚度的计算与图 3 保

持一致。

Lahaie 等 [71] 考虑到在半连续直

接冷却铸造铸件中热裂可能位于铸

锭表面附近，在 Dickhaus 判据 [68] 的

基础上对该判据进行改进，将该判据

与固相分数项联系起来，同时还考虑

了应变的影响，判据如下：

 1
4 1
3 1

m
s

i m
s

f
b f
γσ ε

−
  

= +    −  
  （5）

其中，fs 是固相分数，m 是微观结构

参数（等轴晶为 1/3，柱状晶为 1/2），ε
是薄膜厚度和应变之间的累积应变。

根据 Lahaie 等的判据，当超过液体

薄膜能承受的极限强度时，两个晶粒

间就会发生开裂。

Suyitnol 等 [72] 提出将热裂和微

孔同时考虑。他们认为凝固最后阶

段的区域由于缺乏凝固收缩和补缩

将形成空腔，由 Griffith 裂纹扩展模

型确定在凝固结束时空腔发展为微

孔还是热裂。考虑到空腔发展为热

裂的潜在可能，Suyitno 等 [73] 提出

了基于断裂力学的 SKK（Suyitno–
Kool–Katgerman）判据，他们认为热

裂是脆性断裂，当空腔达到临界尺寸

时就会发生热裂。Bai 等 [74] 认为热

裂应该是宏观上的脆性，但在局部是

韧性开裂。他们基于 SKK 判据引入

了一个参数 fGBWL（液相覆盖的晶界

分数）来解释热裂的传播路径。基

于这些考虑，Griffith方程表达为：

( )1 24 1
crit GBW L S GBWL

Ea f U fγ
πσ

 = + − 

( )1 24 1
crit GBW L S GBWL

Ea f U fγ
πσ

 = + −   
（6）

其中，acrit 是临界腔尺寸；γ1 是液体

表面能；fGBWL 是液相覆盖的晶界的

分数； 1 – fGBWL 表示半固态合金中聚

结晶界的比例；E 是半固态合金的杨

氏模量；σ 是拉伸应力；US 是固体能

量项，包括固体表面能（γS）和与塑性

变形有关的能量（γP）：US = γS + γP。

在该理论中，热裂敏感性（Hot tearing 
susceptibility，HTS）定义为空腔尺寸

和临界裂纹尺寸的比值：

 
crit

dHTS a=    （7）

如果 HTS>1，则空腔发展为热裂，否

则，空腔作为微孔存在于铸件中。将

其应用于半连续直接冷却铸造中，结

果显示改进的 SKK 判据预测的 HTS
曲线与铸造实践符合良好。应该指出

的是，仍然需要更多的工作，以更好

地改进现有的热裂预测判据。熔体中

的氢含量应当被考虑在内，因为氢含

量将对空腔的形成具有深远的影响。

Anyalebechi 等 [75] 研究了凝固速率和

熔体中的氢含量对晶粒细化 AA2024
锭孔隙率形成的影响，结果表明，氢

诱导空腔的产生，并且空腔的数量和

尺寸都有所增加；在初始熔体氢浓

度水平非常低时（~0.067cm3/100g），
空腔主要存在于枝晶细胞和晶界，当

凝固速率较大时（>1.5K/s），空腔的

形成并不明显；在较高的初始熔体氢

浓度下（0.19 和 0.27cm3/100g），氢诱

导的空腔的尺寸明显更大，并且同时

存在于晶界和晶粒内。Uludağ等 [76]

认为造成此现象的原因主要与晶粒

间液体薄膜的形态有关。相邻晶粒

生长相互靠近时，晶粒上包裹的液体

膜相遇会造成双膜现象。当熔体中

含有的氢存在于双膜夹层时，则会诱

导形成额外的空腔。当初始熔体氢

含量较低时，双膜在氢含量较小的情

况下膨胀较小，从而导致空腔的尺寸 
减小。

2 应变判据

应变理论认为热裂是由于热和 /
或机械诱导应力作用于具有有限延

展性的半固态材料产生的。凝固收

图3 一层薄膜两连的两个平行板示意图

Fig.3 Schematic diagram of two parallel 
plates connected by a liquid film
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缩和 / 或热收缩在铸件凝固过程中

产生拉伸应力，如果该拉伸应力导

致应变的积累超过延展性，那么就

会形成热裂。Pellini[77] 认为热裂最

重要的因素是热点区域存在时间内

累积的总应变。Novikov[67] 提出使

用半固态合金的延展性作为热裂的

判据，忽略了表观应变，提出了“凝

固范围内塑性的储备”pR 的判据概

念。“塑性储备”pR 实际上是指在脆

性温度范围内失效伸长率（εp）与线

性收缩（εsh）之间差值的平均积分值 
（图 4（a）[67]）。热裂敏感性的评价

标准为，

( )
br

1 sol

coh

T

R p sh
T

p dT
T

ε ε= −
∆ ∫  （8）

其中，εp – εsh 是脆性温度范围内

（ΔTbr）线性收缩开始延伸到脆性

失效内的区域，以 S 表示。如果 εsh

曲线与 εp 曲线相交（相交点温度为

T0），则热裂敏感性的评价标准变为

该积分的差值（图 4（b）[67]）：

( ) ( )
0

0
br br

1 1

coh

T Tsol

R sh p p sh
T T

p dT dT
T T

ε ε ε ε= − − −
∆ ∆∫ ∫

 

( ) ( )
0

0
br br

1 1

coh

T Tsol

R sh p p sh
T T

p dT dT
T T

ε ε ε ε= − − −
∆ ∆∫ ∫

 
（9）

Magnin 等 [63] 的判据认为热裂

与凝固过程中所经历的应变与凝固

最后阶段的断裂应变有关。热裂

敏感性（Hot cracking susceptibility，
HCS）为固相线温度下的周向塑性

应变和接近固相线温度的试验确定

的断裂应变 εfr 的商，表达为：
 HCS

fr

θθε
ε=           （10）

使用该模型预测 Al–4.5%Cu 合

金的热裂。研究认为在凝固范围内，

当 HCS 的值大于 1，就会发生开裂。

结果表明，在较高的铸造速度下，

热裂更有可能发生，这与工业经验 
一致。

Mitchell 等 [78] 利用光学图像相

关技术观测到 AA6111、AA3104、
CA31218 合金应变与热裂位置的相

关性。Nagaumi 等 [79] 使用一种新的

测量凝固过程中线性收缩的装置，研

究了 3 种类型的 7xxx 系列铝合金在

凝固过程中的收缩行为，证实了不同

合金的收缩行为与 HTS 的相关性。

3 应变速率判据

Prokhorov[80] 首先提出热裂是

由应变速率决定的。他假设在凝固

过程中，合金经过一个低延展性温

度范围，称为脆性温度范围（Brittle 
temperature range，BTR）。BTR 是

从相干温度到固相线温度。该理论

在脆性温度范围内考虑了最小断裂

应变 Dmin，线性自由收缩的总和 Δεfree

和表观应变 Δεapp 之间的差值。热裂

热点区域应变的储备 Δε res 是脆性温

度区间的最小值，表达为：

( )res min free appmin Dε ε ε∆ = − ∆ −∆      
 （11）

或
 
 min free appres

BTR BTR
D ε εε − ∆ − ∆∆

=
        

（12）

由于应变速率
BTR

Tεε ∆
=  ，式（12）可

以写成，

 res min free appε ε ε ε= − −      （13）
如果 res 0ε ≤ ，即 min free appε ε ε+  ≤ ，则会
产生热裂。

RDG 模型 [81] 是第一个同时考

虑了流体流动和固体网络变形的两

相模型，它为研究热裂的形成奠定了

坚实的物理基础。考虑柱状枝晶在

一个方向上生长，拉伸变形沿晶体生

长方向，液体进料与生长方向相反。

它是在进料补缩的基础上制定的，其

受糊状区渗透性的限制，存在沿着糊

状区域的压降，该压降是该渗透率和

应变率的函数。如果局部压力变得

低于临界压力，则开始产生空腔。其

中，压降方程为：

 ( ) ( )
( ) ( )

2 2

2 3 2 2
2 2

1 ( ) ( )180 180
(1 ) (1 )

L L

S S

T T
s sT

s sT T

E T f T f Tvp
G Gf T f T
β µ βµ

λ λ

+
∆ = +

− −∫ ∫
  

 ( ) ( )
( ) ( )

2 2

2 3 2 2
2 2

1 ( ) ( )180 180
(1 ) (1 )

L L

S S

T T
s sT

s sT T

E T f T f Tvp
G Gf T f T
β µ βµ

λ λ

+
∆ = +

− −∫ ∫  （14）

其中，Δp 是液相中的最大压降；λ2 是

二次枝晶臂间距；fs 是固相分数；T
是温度；G 是温度梯度；E(T) 是与温

度、固相分数、应变速率有关的函数；

β 是收缩因子；μ 是液体黏度；TS 和

TL 分别是固相线和液相线温度；νT

是等温线速度。热裂预测指数由满

足热裂形成所需的临界压降 Δpcr 确

定。研究表明，热裂和孔隙率是相互

关联的 [82–86]，提出了一种预测铸造孔

隙率的模型，用于预测热裂倾向，数

学表达为：
GNy
T

=


     
（15）

其中，G 是温度梯度；  T是冷却速率；
图 4 基于应变的热裂判据示意图

Fig.4 Schematic of strain-based hot tearing criterion

（a）脆性温度范围内失效伸长率与线性收缩
不相交情况下的基于凝固范围内塑性储备的

热裂判据

（b）脆性温度范围内失效伸长率与线性收缩
相交情况下的基于凝固范围内塑性储备的 

热裂判据
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当温度降低的时候冷却速率是正值。

2009 年，Carlson 和 Beckermann[83]

基于 Niyama 判据提出了一个无量

纲判据 Ny*，该判据可以预测金属铸

造中的缩孔率。无量纲判据 Ny* 是

在 Niyama 判据的基础上改进的，表

达式为：

2
cr 2

f

p GNy*=
T T

λ
βµ
∆

∆       （16）

其中，Δpcr 对应于临界压降；λ2 是二次

枝晶臂间距；μ是液体黏度；Tf =TL–TS

是凝固间隔。它也基于糊状区域中的

液体压降 Δpcr 而开发，但与 RDG 标

准相比，它忽略了拉伸变形。2014 年，

Monroe 和 Beckermann[86] 通过将与垂

直于热梯度的应变率相关的项添加

到压降方程中，进一步修改了 Ny*，从
而可以预测收缩率和变形率。2016
年，Dou 等 [87] 在糊状区的压降方程

中增加与热梯度平行的应变率项，同

时包括了垂直热梯度和收缩进料的

应变率效应，图 5[81,87] 显示了改进的

RDG 判据和 RDG 判据的对比。

在 Braccini 等 [88] 的判据中，裂

纹萌生和扩展的应变速率为：

 

( ) ( )

1/

2

2
231

,
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C M
C C
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P P Pe a e
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 

 
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 （17）

 4 lv
C

cos
P

e
θσ

=        （18）

 MP ghρ=      （19）
 l l s sf fρ ρ ρ= +        （20）

 
( )( )

2 1.3
1

32
c

s s c
e f f fκ = − −     （21）

其中， Cε 是热裂产生的临界应变速

率；e 是液体薄膜的厚度；l 是标准长

度；λ是晶粒尺寸的一半；a 是开裂

的长度；PC 是形成空腔的压力；PM

是金属静压；K 是与温度 T 和固相分

数 fs 有关的本构参数；m 是应力 – 应

变敏感性参数；κ是糊状区的渗透率；

ηL 是液体的黏度；h 是熔体水平以下

的距离； c
sf 是液体网络孤立时的液

体分数。该判据计算的热裂敏感性

是用临界应变速率 Cε 表示的。

Kou[89] 提出一种新的热裂判据，

既 Kou 判据。RDG 判据关注整个糊

状区发生的变化，而 Kou 判据重点

关注凝固过程中晶界的变化。当半

固态网络的凝固收缩或热收缩受到

阻碍时，固体网络会受到拉伸应力。

如果这个拉伸应力作用于相邻的两

个晶粒，晶界就可能受到拉伸应力而

萌生裂纹。如果由拉伸变形引起的

两个相邻晶粒的分离速度减去它们

彼此靠近的生长速度超过了沿晶界

的液体进料速度，则裂纹可以扩展。

因此，Kou 判据主要包括 3 个方面：

晶粒由于凝固生长彼此靠近、相邻晶

粒受到拉伸变形使晶界开裂以及熔

融液体沿晶界的进料补缩。Kou 判

据的热裂敏感性指数表达为，

( )1/2

dT
d fs

在（fs）
1/2 附近 （22）

其中，T 是温度；fs 是半固态的固相

分数。该判据表明，热裂指数越高则

热裂越容易产生，这主要有两个原

因，相邻晶粒彼此的生长速度较慢，

延长了愈合开裂的时间；更长的晶

界液体通道阻碍了液体进料补缩。

T–fs
1/2 曲线可从热力学计算得到，从

而根据其斜率评估热裂敏感性。铝

合金的铸造和焊接试验数据证实，具

有较大斜率的合金在凝固过程中更

容易开裂。

4 其他热裂判据

Clyne 和 Davies[90] 认为在凝固

的最后阶段，液体很难自由移动，因

此在这段时间内施加的应变不能通

过大规模进料来容纳，这个阶段是

最容易发生热裂的阶段。Clyne 和

Davies 提出的热裂敏感系数为易发

生热裂的时间 tV 和可容纳应力的时

间（质量补缩和液体进料）tR 比值，

 99 90

99 40
HCS V

R

t t t
t t t

−
= =

−
  （23）

其中，t99 是固相分数 fs=0.99 的时间，

t90 是固相分数 fs=0.90 的时间，t40 是固

相分数 fs=0.40 的时间。图 6[90] 直观

地展示了应力缓解期 tR 和脆弱期 tV，

在每个区间二者并非都是线性相关。

Feurer[91] 提出了非机械标准的热

裂理论，其重点是凝固过程中的收缩

和补缩。他认为热裂是由于凝固过程

中半固态缺乏补缩而产生的，临界值

是糊状区作为可渗透性介质补缩的

流体和凝固收缩之间的竞争决定的。

Feurer 考虑到了两个与热裂有关的

参数 SRG（the solidification shrinkage 
rate per unit volume） 和 SPV（the 

图5 RDG判据与改进的RDG判据的对比

Fig.5 Comparison between RDG criterion 
and modified RDG criterion

图6 凝固过程中应力缓解期tR和脆弱期tV 
示意图

Fig.6 Schematic of stress relief time tR and 
fragile time tV during solidification
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volumetric flow rate per unit volume），
分别表示在一定的糊状区结构和流

体压力下，凝固收缩的体积速率和通

过树枝状网络的最大体积进料速率。

SRG 和 SPV 分别定义为：

1 1SRG dV
V dt dt

ρ
ρ

= = −
d

 
   （24）

 2 2
2
3 2SPV

24
L sf p

c L
λ

π η
=   （25）

其中，dV 和 dρ 分别是凝固对合金体

积和密度的影响；fL 表示液体体积分

数；λ2 表示二次枝晶臂间距或晶粒尺

寸；ps 表示有效补缩压力；L 表示多孔

网络长度；c 表示树突状网络的弯曲

常数；η 表示液相的黏度。Feurer 理
论的热裂敏感性以 SRG=SPV 时的液

体分数 fL 表示的。根据 Feurer 的理

论，当熔融金属在树枝状网络之间的

补缩无法平衡由于体积收缩造成的

体积减小时，即当 SRG>SPV 时，热裂

就有可能产生。由于 Feurer 只考虑

了糊状区的凝固收缩与补缩，因此由

糊状区域内外的因素（凝固收缩或热

收缩等）引起的拉伸应力也被忽略了。

Katgerman[24] 结合了 Feurer[91]

的判据以及 Clyne 和 Davies[90] 的判

据，定义热裂敏感性指数 HCS 为：

 0.99 cr

cr coh
HCS

t t
t t

−
=

−
  （26）

其中，t99 是固相分数 fs=0.99 的时

间，tcr 是枝晶间到达聚结的时间，tcr

是枝晶间进料不足的时间。tcr 是由

Feurer 的判据中 SRG=SPV 确定的。

该判据考虑了热裂与枝晶间聚结的

强关联性，可用于计算由于成分、铸

造速度和铸锭直径的影响而产生的

热裂倾向。

Nasresfahani 等 [92] 提 出 一

种 NNC（Nasresfahani-Niroumand-
Criterion） 判据，该判据考虑铸件在

凝固过程中的机械和冶金条件，并且

与热裂的其他因素的存在无关，如夹

杂物等。Nasresfahani 根据他们之前

开发的 ICTC 装置 [93] 进行试验，确

定了 NNC 判据表示为：
2

min
2 2

2
NNC

L s

L
tmin−t0f p
ση

λ
= ×

 
（27）

其中，σmin、tmin、t0 是根据拉伸载荷试

验得到的，分别表示拉伸载荷 – 时间

曲线（负压力段）的最小记录应力，

该最小应力对应的时间，负荷达到零

的时间。该判据可以作为一种良好

的热裂判据。即使不发生热撕裂，也

能确定铸造合金的热撕裂趋势。

5 不同热裂判据的比较

5.1 热裂判据与半连续铸造模拟耦合

通常半连续铸造模拟采用有限

元软件进行，该方法可以方便地进行

建模，计算热场、力场的演变过程。

尽管半连续铸造为三维的圆柱或者

矩形结构，通常采用轴对称模型对

铸坯的一半进行建模，满足计算需

求的同时大大节省了计算时间，如

图 7（a）[94] 所示。Kool 等 [95] 对直

径为 100mm，长度为 1000mm 的 Al– 
4.5%Cu 采用有限元方法进行了半连

续铸造的模拟。在该模拟中，铸坯保

持在固定位置，液态金属的连续进料

通过逐步激活水平的单元层来实现，

单元层的激活速度和水冷边界条件

以等于铸造速度的速度向上移动。

在参考文献 [94] 中详细给出了计算

域和边界条件，以及使用的凝固模型

和本构模型。

图7 半连续铸造模拟及热裂判据和有限元的耦合过程

Fig.7 DC casting geometry and the coupled simulation of hot tearing criterion and finite element model

（a）二维轴对称模型的示意图，显示边界条件位置

（b）非机械判
据热裂判据与
有限元耦合

（c）机械判据
热裂判据与有

限元耦合
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在前文提到的热裂判据中，大致

分为两类，一是只考虑凝固收缩以

及液体补缩的非机械判据，二是考虑

固体网格的机械特征的机械判据，凝

固收缩和固体网络的机械特征都考

虑的也划分为机械判据。计算过程

在图 7（b）和（c）[95] 中显示，非机

械判据利用有限元模拟求解热平衡

方程，以计算凝固过程中的温度、时

间、液体分数随铸造时间的变化；机

械判据求解热 – 力耦合方程，并且需

要额外得到铸造过程中应力、应变和

应变速率的变化。一般地，机械判据

（例如 RDG 模型）与有限元的耦合

需要针对特定合金的本构模型描述

不同温度下的应力应变行为。之后，

每个时间步的温度、时间、温度梯度、

冷却速率、应力、应变、应变率等都可

以用特定的接口程序从有限元模拟

结果中提取出来并且耦合热裂判据

进行热裂敏感性的计算。Kool 等 [95]

基于其中 8 个热裂判据计算了 Al– 
4.5%Cu 半连续铸造的热裂敏感性变

化，计算了不同铸造速度下启动阶段

和稳态阶段的热裂敏感性结果。

5.2 启动阶段的热裂敏感性

由于半连续铸造启动阶段复杂

的热场、力场等，在半连续铸造的

启动阶段往往具有更高的热裂倾

向。对 Feurer[91]、Clyne 和 Davies[90]、

K a t g e r m a n [24]、P r o k h o r o v [80]、

Novikov[67]、Magnin[63]、RDG[81] 和

Braccini[88] 等判据在启动阶段进行关

于铸造速度与热裂敏感性倾向相关

性的比较，以考察其热裂预测的准确

性。在启动阶段 4 种变化的铸造速

度，如图 8 所示 [95]。

基于 Feurer 判据（图 9（a）[91]）

计算出的热裂纹敏感性在靠近底部

区域显示出相对较低的值，并且随

着距离的增加，热裂敏感性也随之

增加。热裂敏感性在大约 60mm 距

离（铸造速度 1）或 110mm 距离（铸

造速度 3）处达到恒定值。对于铸

造速度 2 和 4，在距离底部较大距离

处达到与铸造速度 1 和 4 相同的恒

定值。结果表明最大的铸造速度 3
和 4 对应于最高的热裂敏感性。与

这些结果不同的是，基于 Clyne 和

Davies 判 据（图 9（b）[90]）计 算 的

热裂敏感性显示与底部接触区域热

裂敏感性最高，并且随着距离的增

加迅速（<25mm）降低，然后达到恒

定的值，结果没有反映出热裂敏感

性随着铸造速度的显著变化。基于

Katgerman 判据（图 9（c）[24]）计算

的热裂敏感性，表明靠近底部区域热

裂敏感性随着距离先减小后增加，约

25mm 处达到最小值。随着距底部

的距离的增加，在大约 60mm（铸造

速度 1 和 2）、110mm（铸造速度 3）、
350mm（铸造速度 4）处达到平台值，

这与 Feurer 判据显示出很好的一致

性。Katgerman 判据和 Feurer 判据

的区别是关于靠近底部区域的热裂

敏感性的计算结果。基于 Prokhorov
判据（图 9（d）[80]）计算的热裂解敏

感性结果表明，逆应变速率储备总

是高于设定值 10000，因此，在所选

定的所有铸造速度都有可能产生热

裂。它们在大约 30mm 内迅速增加

到达到最大值，随着距离的增加，铸

造速度 1 和 2 的热裂敏感性大大降

低，这可能是由于较低的铸造速度在

该区域的热裂敏感性较低，而对于铸

造速度 3 和 4，热裂敏感性仍保持较

高的恒定值。Prokhorov 判据在距离

底部 100mm 内没有显示出不同的铸

造速度变化对热裂敏感性造成的影

响。基于 Novikov 判据（图 9（e）[87]） 
计算的热裂纹敏感性结果表明，该

值几乎不取决于与底部的距离，并

且在所有铸造速度下大小也相似。 
图 9（f）[63] 是使用 Magnin 等的基

于应变的标准计算的热裂纹敏感性

变化。结果表明，在距离底部 30mm
内热裂敏感性逐渐增大到最大值。

超过该距离，热裂敏感性逐渐减小并

在距离底部一定距离处达到恒定值。

尽管热裂敏感性从最大值开始有不

同程度的降低，但最终的热裂敏感性

只受铸造速度的影响。由于基于应

变的判据意味着当热裂纹敏感性高

于 1 时，就会产生热裂，因此在所有

铸造条件下，距离底部超过 3mm 处

都会产生热裂。基于 RDG 判据计算

得出的热裂敏感性（图 9（g）[81]）结

果显示，在距离底部前 20mm 内，热

裂敏感性很低，并且随着距离增加到

50mm 处达到最大值。超过 50mm
的高度，热裂敏感性存在不同程度

的降低，并且最终获得的热裂纹敏

感性仅受稳态阶段的铸造速度的影

响。由于 RDG 判据意味着当压降

高于 2KPa 时会产生热裂，因此在所

有铸造速度下，热裂都会在超过底部

20mm 的距离处产生。基于 Braccini
等的标准（图 9（h）[88]）计算热裂

敏感性结果显示，热裂敏感性在前
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图8 半连续铸造启动阶段几种不同的铸造速度曲线

Fig.8 Several different casting speed curves during the start-up phase of DC casting
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20mm 内增加，然后略有下降，达到一

个恒定值。与 Magnin 和 RDG 判据

的结果类似，其最终获得的热裂敏感

性仅受稳态阶段的铸造速度的影响。

5.3 稳态阶段的热裂敏感性

如果热裂在启动阶段产生，使

用前必须将铸坯产生热裂的部分切

除。然而，如果热裂产生在铸坯的心

部，将造成整个铸坯的报废。为了

考察距离底部一定距离的垂直于中

心线的热裂敏感性的变化，基于上

述的 8 个热裂判据计算了距离底部

750mm 处从中心线到表面的热裂敏

感性的变化，其中，铸造速度分别为 
180mm/min、150mm/min、120mm/
min。在 750mm 处已经达到了稳态

铸造过程的条件 [96]。计算的热裂

敏感性结果是高度 750mm 处表面

距中心的距离的函数，分别显示在

图 10（a）~（h）[95]。基于 Feurer 判
据（图 10（a）[91]）计算的热裂敏感

性结果表明，在铸坯中心的热裂敏

感性最高，在铸坯表面的热裂敏感

性最低，并且热裂敏感性随着铸造

速度的增加而增加。基于 Clyne 和 
Davies 判据（图 10（b）[90]）计算的

热裂纹敏感性结果表明，在 120mm/
min 的铸造速度下，铸坯中心和表

面的热裂敏感性最高，这显示出与

Feurer 判据 [91] 相反的趋势。在距离

心部 20~90mm 的范围内，铸造速度

为 180mm/min 时，热裂敏感性最高，

但是与其他两种的铸造速度的热裂

敏感性差值很小。基于 Katgerman
判据（图 10（c）[24]）计算的热裂敏

感性结果与基于 Feurer 判据 [91] 的

热裂敏感性结果规律非常近似。基

于 Prokhorov 判 据（图 10（d）[80]）

计算的热裂敏感性结果表明，对于

180mm/min 和 150mm/min 的铸造速

度，在距中心 30mm 左右的范围内热

裂敏感性指数（逆储备应变率 resε −1 ）超

过了 10000，这意味着中心将产生热

裂。当铸造速度为 120mm/min 时，

逆储备应变率 resε −1 非常低，表示铸坯
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（其中1、2、3、4分别表示图8中的铸造速度）

Fig.9 HTS using different criterias as a function of distance from bottom
（The number 1, 2, 3 and 4 represent casting speed in Fig.8）
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的心部质量较好。基于 Novikov 判

据（图 10（e）[67]）计算的热裂纹敏

感性结果表明，在三种铸造速度的

条件下，热裂敏感性数值几乎相等，

没有显示出随径向距离的变化。基

于 Magnin 等（图 10（f）[63]）的应变

判据计算的热裂敏感性结果表明，

对于所有的铸造速度，热裂将发生在

铸坯中心或接近铸坯中心的位置，因

为在该位置有非常高的热裂敏感性。

Magnin 等 [63] 的判据热裂敏感性结果

也展现出随着铸造速度增大而增大

的整体趋势，并且在靠近表面处具有

最小的热裂敏感性。尽管在表面处的

热裂敏感性有增加的趋势，但其数值

仍然没有超过临界值 1，意味着在这

3 种铸造速度下表面不会产生热裂。

基于 RDG 判据计算的热裂敏感性结

果（图 10（g）[81]）表明，铸坯中心的

热裂敏感性最高，铸坯表面的热裂敏

感性最低，随着铸造速度的提高热裂

敏感性增加。由于 RDG 判据表示当

压降高于 2kPa 时会产生热裂，因此在

所有铸造条件下，在此铸坯中 40mm
左右的半径范围内的中心都将产生

热裂纹。基于 Braccini 等的判据（图

10（h）[88]）计算热裂敏感性结果显示，

热裂敏感性在中心位置处最高，在铸

坯的表面最低。随着铸造速度的增

加，热裂敏感性随之增加，这与基于

Katgerman 判据 [24] 和 Feurer 判据 [91]

计算的热裂敏感性具有相似的结论。

5.4 不同判据的评估

热裂产生于糊状区，由于糊状区

复杂的性质，因此热裂的机理也是

复杂的。一方面，机械方面起着作

用，如糊状区的强度和延性，以及凝

固收缩等原因造成的应变和应变速

率；另一方面，糊状区的渗透率也非

常重要，因为糊状区的补缩可以“愈

合”热裂。总的来说，糊状区的形态

至关重要。从液态到固态凝固过程

中的某些阶段，糊状区的形态发生

改变。根据合金的渗透性，Clyne 和

Davies[90] 将这个过程分为 4 个阶段：
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（1）质量补缩：凝固的初级阶

段，液体和固体都可以自由移动。

（2）枝晶间补缩：这个阶段在枝

晶形成固体骨架后，剩余的液体必须

流经枝晶网络才能补缩孔隙或热撕

裂。由于固体网络的存在，在糊状区

可能产生压力梯度。然而，在这个阶

段，网络的渗透性仍然足够大，以防

止孔隙或者热裂的形成。

（3）枝晶间分离：这个阶段在形

成固体网络之后，液体网络已经被固

体分割得支离破碎，枝晶间补缩非常

困难。当固体网络的渗透性变得足

够小时，液体无法流动，固体的进一

步热收缩将导致孔隙或热裂形成。

（4）枝晶间侨联：在这个阶段，

固体网络已经具有相当大的强度。

当固相分数大于 90%，液体在固体网

络中形成孤立的液滴，此时半固态金

属已经具有了金属的基本性质，半固

态的蠕变补偿了剩余的凝固补缩和

热应力。

这 4 个阶段之间的转变通常被

认为是合金成分、冷却速率、晶粒形

状和晶粒密度等因素的函数。当凝

固过程从枝晶间液体进给过渡到枝

晶间桥接时，枝晶臂彼此缠结以形成

连续的固体网络。这一点或凝固阶

段称为机械聚结 [97]。机械聚结被认

为是铸造铝合金的一个重要特征 [98]。

这种转变导致固体网络达到结构完

整性并禁止大量补缩。因此，剩余的

液态金属必须流过糊状区的固体网

络，以补偿凝固收缩。低于机械聚结

的温度时，由于施加应力和有限的补

缩的共同作用会导致热撕裂。而高

于机械聚结温度时，液体将简单地

响应于施加的载荷而流动。通常认

为热裂是在凝固的后两个阶段产生

的，而在质量补缩和枝晶间补缩的阶

段能够避免产生任何缺陷。在以上

考虑的八个热裂判据中，Feurer[91] 认

为从第 2 阶段到第 3 阶段的转变对

于确定热裂是否可能开始是很重要

的。他强调糊状区的补缩特性，考虑

液体补缩压力、多孔网络长度、液体

体积分数、枝晶臂间距、弯曲常数、

液体粘度以及固体和液体密度等参

数。Clyne 和 Davies[90] 认为，从第 2
阶段到第 3 阶段的转变与热裂可能

引发的区域相对应，但也包括了其他

转变。Clyne 和 Davies[90] 提出了极

限转变液体分数的恒定值，但忽略

了其他参数的影响。他们的判据只

需要知道 Scheil 凝固曲线给出的时

间、温度、固相分数之间的关系。然

而，该判据可能过于简单，因为他们

没有考虑到多孔网络长度、枝晶臂间

距、弯曲常数、液体黏度以及固体和

液体密度等与糊状区特性有关的参

数。Katgerman[24] 结合 Feurer[91] 的

判据以及 Clyne 和 Davies[90] 的判据，

将第 1 阶段到第 2 阶段的转变与相

干温度联系起来，以及从第 2 阶段到

第 3 阶段的转变使用了 Feurer[91] 的

表达式。在计算不同铸造速度下的

热裂敏感性时，Feurer[91]、Clyne 和

Davies[90] 和 Katgerman[24] 判据计算

的结果是有差异的（图 9（a） ~（c）），
可以从式（25）来理解。在半连续铸

造的启动阶段，有效补缩压力 ps 和

多孔网络长度 L 的值较小，但是 ps/
L2 的值较大，液体补缩流量将比距

底部较高的位置更有效。因此，较低

的液体分数就能够满足 SRG>SPV
的条件，从而热裂敏感性具有较低

的值。这个现象也反应在 Feurer 和
Katgerman 的结果中。在 Clyne 和

Davies 判据 [90] 的公式中，设置了一

个恒定的临界液体分数（0.1），与糊

状的局部性质无关。与 Feurer 判据

相比，他们低估了补缩的可能性，因

为在 Feurer 判据中液体的临界分数

是 0.03。因此，在靠近底部的位置，

Clyne 和 Davies 判据 [90] 预测的热裂

敏感性的值非常高。在半连续铸造

的稳态阶段，Clyne 和 Davies[90] 高

估了补缩的可能性，因为 Feurer 判
据 [91] 中液体的临界分数在 0.15~0.25
的范围。这导致 Clyne 和 Davies 判

据 [90] 预测的稳态阶段的热裂敏感性

非常小，并且没有展现出随铸造速度

的变化。图 10（a）~（c）的结果也

表现出 Clyne 和 Davies 判据 [90] 与

Feurer[91] 和 Katgerman 判据 [24] 的区

别。在距离底部 750mm的位置中心，

补缩相对较难，而在靠近表面补缩较

为容易。因此，表面的热裂敏感性

较低 , 中心的热裂敏感性较高。而

Clyne 和 Davies 判据 [90] 在铸坯中心

高估了补缩程度，而在铸坯表面低估

了补缩程度。

力学标准强调了在凝固的第 3
和第 4 阶段发展的强度和应变的重

要性，不考虑糊状区的流体流动和

愈合。该理论认为当局部应变或应

变速率超过糊状区变形能力时，就

会发生热裂。Prokhorov[80] 考虑应

变率的影响，考虑了在环境影响下

的热收缩应变和局部塑性变形，并

考虑了凝固过程中温度变化的影

响。用该判据进行计算时，需要将糊

状和延性数据作为温度函数的本构

数据。Novikov[67] 只考虑了热收缩

应变对是否会产生热撕裂的影响，

并仅考虑了应变从相干温度到固相

线温度的积分值。Novikov 的方法

忽略了几个问题，但更简单，对材料

糊状区数据的依赖也更少。Magnin
等 [63] 基于应变的判据比较了固相

线温度下的周向应变和接近固相线

温度下的断裂应变。这种方法简化

了 Prokhorov 判据 [80]，Prokhorov 判

据使用从相干到固相线温度的所有

数据。Prokhorov[80]、Novikov[67] 和

Magnin[63] 等提出的判据展现出不同

的结果。这些结果的差异可以从提

出这些判据的假设来理解。在铸坯

的所有位置，热收缩应变取决于温

度，但始终是压缩的，而在铸坯的表

面，周向粘塑性应变在凝固的第 1 部

分是压缩的，但在凝固的最后部分是

拉伸的，表面的周向粘塑性应变低于

其他位置 [94]。在这些条件下，靠近

铸坯底部和边缘的热裂敏感性相对
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较低，而铸坯中心的热裂敏感性较

高，这反映在使用 Prokhorov 判据 [80]

以及 Magnin 等 [63] 基于应变的判据

所获得的结果中。Novikov[67] 忽略

了局部塑性应变，因此总应变等于热

收缩应变，并且始终处于压缩状态。

热收缩应变与凝固条件和在铸坯中

的位置无关，这导致了根据 Novikov
判据 [67] 获得的结果没有展示出热裂

敏感性随铸造速度的变化，因为热收

缩应变是不随铸造速度变化的。

RDG 判据 [81] 同时考虑了凝固

收缩和变形引起的流体流动，并且基

于应变速率计算了糊状区的压降。

RDG 判据 [81] 计算的热裂敏感性的

总体变化规律类似于 Magnin 等 [63]

基于应变的判据。但是，基于 RDG
判据 [81] 计算的热裂敏感性的铸造速

度的影响更为明显。这是因为在较

低的铸造速度下，应变的发展程度较

低，固体网络间能够得到更好的补

缩，因此较低的应变速率的热裂敏感

性较低。用 Braccini 等 [88] 的判据计

算了热裂敏感性，显示出与 RDG 判

据 [81] 相同的变化特征。热裂敏感性

也随着铸造速度的增加而增加，但增

加幅度没有 RDG 判据明显 [95]。

铸造实践表明，在一般情况下，

热裂更容易在较高的铸造速度下形

成，并且以星形裂纹的形式在铸坯的

中心发展 [55,99]。表 1 总结了这 8 种判

据计算的热裂敏感性的结果以及相

应的试验结果。如果定量地使用这些

判据来预测热裂，可以看出没有一个

判据能够预测所有的观测结果。如

果定性地使用这些判据，考虑到糊状

区的本构和断裂数据并不能够精确

地知道，只有 RDG 判据显示出良好

的预测结果。结论是，只有那些考虑

到半连续铸造过程中的动态性质的

热裂判据（如应变速率、或补缩压力、

或铸造速度）才能够较好地预测半

连续铸造的热裂敏感性随工艺参数

的变化，并且有可能预测铸造实践过

程中发生的热裂。Coniglio 和 Cross
等 [84] 在焊接试验中证实了在凝固过

程中出现开裂的临界应变率的存在。

Clyne 和 Davies 判据 [90] 对热裂敏感

性随铸造速度的影响在文献 [100] 中
得到了验证，Magnin 等人 [63] 基于应

变的判据对热裂敏感性随铸造速度

的影响在文献 [101] 中得到了验证，

而文献 [102] 和 [103] 中都得到了

RDG 判据 [84] 预测的热裂敏感性随铸

造速度增加以及铸件中心热裂敏感

性最高的结果。

总结与展望

半连续铸造作为生产铝合金大

型铸锭应用最广泛的工艺技术，铸锭

中存在的热裂缺陷一直是亟待解决

的科学问题。本文综述了半连续铸

造的基本原理与发展、半连续铸造中

的热裂现象以及几种标准的热裂判

据，可大致分为非机械标准和机械

标准。前者包括 Clyne 和 Davies 判

据、Feurer 判据以及 Katgerman 判

据等等，这些判据主要考虑材料本

身凝固收缩和液体进料补缩之间竞

争，当固体网络间进料不足以补缩

金属液体的凝固收缩，热裂就有可

能发生。后者主要包括应力判据、

应变判据以及应变速率判据。应力

判据认为凝固过程中材料受拉伸应

力超过临界断裂应力，热裂就会产

生。应变判据考虑了材料糊状区强

度和延展性，当糊状区发生的应变超

过其能承受的极限应变时，会发生热

裂。应变速率判据认为糊状区是否

发生热裂是由材料能承受的极限应

变速率决定的。选取了其中的 8 个

热裂判据（Feurer、Clyne 和 Davies、
Katgerman、Prokhorov、Novikov、
Magnin、RDG 和 Braccini）在半连续

铸造的有限元模拟中进行了评估。

采用不同的铸造速度分析了半连续

过程中启动阶段和稳态阶段由 8 个

判据计算的热裂敏感性的变化。结

果表明，除了 Clyne 和 Davies 判据

和 Novikov 判据，其他 6 个判据都展

现出随铸造速度的显著变化。然而，

这 6 种判据对铸造速度的敏感程度

是不同的。将所有的热裂敏感性的

计算结果与铸造实践进行对比，发现

只有 RDG 判据能够较好的预测热

裂。对比这 8 种热裂判据发现，只有

充分考虑半连续铸造实践过程中糊

状区所经历的动态变化（如凝固收缩

和进料补缩、拉伸应力造成的孔隙、

糊状区的形貌对补缩压力的影响、工

艺参数变化对糊状区的影响等），才

有可能正确预测热裂。

在过去的 50 年里，半连续铸造热

裂缺陷的研究一直集中在凝固的早

期阶段（枝晶形成、共晶等）。然而，高

固相分数的微结构演化是预测微孔

和热裂等缺陷的关键参数。除了改进

用于预测热裂的商业凝固代码外，还

表1 基于8种热裂判据的热裂敏感性的计算结果以及半连续铸造过程中的实践

Table 1 Calculation results of hot crack susceptibility based on eight hot crack criteria and practice during DC casting process

Feurer Clyne， Davies Katgerman Prokhorov Novikov Magnin RDG Braccini 铸造实践

热裂敏感性是否随铸
造速度增加

是 否 是 是 否 是 2, 3 是 是 是

铸件中心热裂敏感性
是否最高

是 否 是 是 否 否 是 是 是

裂纹是否形成 未知 未知 未知 是 未知 是 是 未知 否
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必须提高对半固态材料的机械性能

以及接近固态整体部分的微观结构

的理解。沿着这个方向，将微观凝固

过程（基于分子动力学或相场晶体方

法的详细建模）与原位 X 射线断层扫

描观测联系起来具有重要意义。对于

合金而言，如果希望同时对固相中的

扩散和晶界处的溶质偏析进行建模，

需要将此类方法与相场法相结合。一

些热裂判据中用到的连续液相断裂

的液相分数、RDG 模型中涉及聚结温

度等无法同时满足在三维空间的理

论解释。而基于相场等微观模型，必

须在三维空间研究热裂产生。

目前，热裂理论能够解释热裂现

象，但仍然没有一个判据能定量预测

热裂是否发生。在构建热裂判据时，

应将相变动力学、断裂力学、传热与

流动、合金热力学等相结合，并考虑

三维糊状区热裂的形核 – 扩展 – 愈

合复杂机制。一个全面的模型和新

热裂判据应包含凝固、枝晶间聚结、

补缩和拉伸变形，并将这些过程联系

起来：

（1）半固态材料凝固过程中的

微观结构演变；

（2）糊状区的宏观和微观热机

械情况；

（3）糊状区的力学（或断裂力学）

性能；

（4）糊状区流体流动对热裂的

产生和愈合的影响。

此外，对常规半连续铸造过程施

加磁场、超声波等需在热裂判据中予

以考虑。总之，只有将半连续铸造过

程中热裂机制和量化预测方法建模，

才能实现定量预测热裂产生。为了

实现该目标，原位 X 射线断层扫描

和实时原位观测技术能够为实际凝

固过程中热裂的形核 – 扩展 – 愈合

的动态提供微观机制，分子动力学和

相场模拟能够为热裂产生条件提供

物理支撑，多元多尺度相变模型与微

纳力学模型相耦合，必将突破热裂定

量预测瓶颈技术。
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A Review on Hot Tearing Models in Direct Chill Casting of Aluminum Alloys

CHEN Dongxu1, WANG Junsheng1,2, WANG Yu1, ZHANG Mingshan1, WANG Bing1,  
ZHANG Chi1, WANG Shuo1, HAN Jiaqiang3

(1. School of Materials Science and Engineering, Beijing Institute of Technology, Beijing 100081, China; 
2. Advanced Research Institute of Multidisciplinary Science, Beijing Institute of Technology, Beijing 100081, China; 

3. School of Materials Science and Engineering, University of Science and Technology Beijing, Beijing 100083, China)

[ABSTRACT]  Aluminum alloys are widely used in aerospace, rail transportation, automobile lightweight and other 
fields. Semi-continuous direct cooling casting technology is an important method for preparing large aluminum alloy 
ingots. However, in this preparation process, hot tearing is a serious casting defect, and the control of hot tearing defects is 
a key technology for preparing high-quality large ingots. In this paper, the development overview of direct chill casting (DC  
casting), the formation mechanism and prediction model of hot tearing are summarized, and the calculation results of hot 
tearing susceptibility based on several hot tearing criterion are analyzed and compared with the casting practice. The results 
show that none of hot tearing criterion can quantitatively predict the occurrence of hot tearing. In terms of qualitative 
prediction, the RDG criterion has the greatest application potential. The future prospect of the integration of micro-macro 
theoretical calculations and advanced observation methods is proposed. When developing hot tearing criterion, multiphase 
mechanics, fracture mechanics, fluid flow and alloy thermodynamics should be linked, and the nucleation-expansion-
healing complex mechanism in the three-dimensional pasty zone should be considered. 
Keywords:   Aluminum alloy; Semi-continuous direct cooling casting; Hot tearing; Hot tearing criterion; Nucleation–

expansion–healing
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