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铝合金凝固过程中缺陷预测模型研究进展*

王 兵 1，王俊升 1，2

（1. 北京理工大学材料学院，北京 100081；
2. 北京理工大学前沿交叉科学研究院，北京 100081）

[ 摘要 ] 近些年航空航天对轻质高强抗疲劳铝合金的需求日益迫切，铸造缺陷的预测与抑制技术受到广泛重视。铝

合金凝固过程中产生的氢气孔缺陷是疲劳失效的主要裂纹源，其预测与控制技术是高品质铝合金制备加工的核心工

艺技术。在国外，元胞自动机（CA）等具有物理意义且计算效率较高的微观组织结构模型已成功地应用于先进铸造

工艺的设计，如飞机发动机单晶叶片、飞机发动机涡轮盘，以及飞机蒙皮高强轻质铝合金工艺窗口优化。总结了计算

模型应用于铝合金凝固过程中缺陷的预测及最新研究进展，提出了未来缺陷预测模型的发展方向。
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铝合金由于密度小、强度高、耐腐蚀性能优、塑性

好、易加工成形等优点，广泛应用于航空航天飞行器设

计。在航空方面，飞机向大机型、高速度方向发展，铝合

金占飞机总重的 60%~80%[1–2]。

近年来，新型航空器设计对抗疲劳铝合金提出了更

高要求 [3–6]。但铝合金在铸造过程中会不可避免地出现

孔洞等缺陷。经研究表明，作为疲劳失效的裂纹源，孔

洞大小决定了疲劳寿命。然而，通过对凝固过程模拟研

究可以帮助研究人员设计合理的铸造工艺来调整合金

微观组织结构，从而获得性能优异的铝合金。因此，合

金凝固过程中，对微观组织结构进行预测尤为重要。

对凝固组织的研究分为实验法、解析法和数值模拟
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3 种方法。由于合金在凝固过程中的微观形貌不易观

察且枝晶形貌较为复杂，相较于其他两种方法，数值模

拟更能形象地呈现枝晶的生长过程和最终形貌，因此元

胞自动机（CA）、相场法（PF）、前沿跟踪法（FT）等数值

模拟方法得到了快速发展 [7–9]。而元胞自动机是数值模

拟中一种高效、形象的计算方法。随着凝固物理原理和

计算机的不断完善，CA 模型用于凝固过程的模拟也越

来越接近实际凝固过程。

本文主要对凝固模型的理论、发展历程、模拟方法

以及铝合金凝固中缺陷预测等方面的学术文献进行归

纳，通过分析提出该领域未来发展方向。

1 枝晶生长模型

1.1 凝固理论基础

凝固理论是枝晶模型建模的基础，在晶粒生长和组

织形成的物理基础上进行建模，能更好地获得与真实结

果相近的凝固组织。凝固理论主要包括形核、过冷、枝

晶生长动力学和溶质再分配。

1.1.1 形核

根据基本形核理论，形核过程包括均质形核和非均

质形核。在实际凝固过程中，由于铸型内壁表面凹凸不

平和不熔颗粒等杂质的存在导致大多数形核为异质形

核。异质形核模型分为瞬时形核和连续形核两种模型 [10]。

瞬时形核模型假设所有晶核的形成过程是在同一

过冷度下瞬时形成的。Hunt[11] 基于大量试验数据预测

完全等轴结构出现的关系表达式为
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式中，K1 是常数；ns 为非均质形核基底密度；n（t）为 t
时刻的晶核密度；∆G* 为形核激活能；θ为非均质形核

基底与晶核的接触角；kB 为 Boltzmann 常数；T 为温度。

接触角 θ和形核密度 ns 可由试验确定。瞬时形核模型

适用于异质形核质点种类、尺寸等完全相同的情况，但

实际合金溶液中含有不同的形核质点，因此晶核密度也

不断发生变化。

连续形核模型假设晶核密度依赖于过冷度，形核过

程在一定温度范围连续完成。Oldfield[12] 基于连续形核

的概念，提出了连续形核模型
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式中，n、μ1 为试验确定的常数；∆T 为过冷度。

目前，大部分CA模型采用形核模型是Thévoz等 [13]

根据 Oldfield 等 [12] 提出的非均质连续形核模型，对于

给定过冷度 ∆T，形核数量 N（∆T）可由正态分布公式

表示为
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式中，∆TM为分布平均值；∆Tσ为标准偏差；Nmax 为过冷

度较大时铸件会形成的晶粒总密度。图 1 所示为非均

匀连续形核模型，其中 m2 为二维上计算面积，m3 为三

维上计算面积；∆Ts，max、∆Tb，max 为二维和三维条件下形

核过冷度的期望值； 2∆Ts，σ 和 2∆Tb，σ 为二维和三维条件

下形核过冷度的取值偏差。

1.1.2 生长动力学

晶粒形核和生长驱动力为过冷度。通常认为枝晶

尖端的过冷度由成分过冷、曲率过冷、热过冷和动力学

过冷 4 种组成，其中成分过冷 ∆Tc 是由于浓度差引起，

是影响枝晶生长的主要因素；曲率过冷 ∆Tr 是界面曲率

引起的过冷；热过冷 ∆Tt 是凝固过程潜热释放产生；动

力学过冷 ∆Tk 在速率较低的情况下可忽略不计。总过

冷度 ∆T 可以表示为

∆T =∆Tc + ∆Tr +∆Tt + ∆Tk （4）
Kurz 等 [14] 考虑到枝晶尖端溶质平衡的基础上提

出了 KGT 模型，KGT 模型计算过冷度可以忽略曲率过

冷和成分过冷。在 CA 模型中，KGT 模型是计算晶粒

尖端生长速率常用的方法。对于介观尺度上经典的 CA
模型来说，用温度过冷来表示过冷度；对于微观尺度上

的CA模型来说，考虑了溶质再分配和界面曲率等因素，

常用局部过冷来表示过冷度。

KGT 模型基于界面稳定性理论，给出了尖端半径、

尖端生长速率和界面前沿过冷度之间的关系，应用模型

时拟合为过冷度与生长速率的关系为

vt = α1 ∆T 2 + α2 ∆T 3 （5）
式中，vt 为生长速率；α1、α2 为生长系数。

KGT 算法只适用于尖端稳定生长时的情况，不能

应用于整个枝晶界面的生长。考虑到生长取向和各向

图 1 异质形核模型

Fig.1 Heterogeneous nucleation model in melt
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异性后，基于枝晶生长时溶质和能量守恒原理的模型 [15]

可用来计算枝晶生长速率，其表达式为
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式中，CL
* 是界面处液相中溶质浓度；k0 是平衡溶质分配

系数；DL 是溶质在液相中的扩散系数；DS 是溶质在固相

中扩散系数；n 是固液界面法向量；ΔH 是凝固过程中的

焓变；λS 是固相的热扩散系数；λL 是液相热扩散系数。

1.1.3 界面曲率和各向异性

CA 模型的介观尺度和微观尺度的不同在于生长动

力学的计算。介观尺度只需考虑温度过冷，而微观尺度

上还需要考虑曲率过冷和成分过冷。对枝晶的曲率和

各向异性的计算是 CA 模型完成改进的重要步骤。计

算曲率方法有两种，第 1 种是 Nastac[16] 根据界面邻近固

相分数计算曲率 K，其表达式为
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式中，∆x为格子尺寸；fS 为固相分数；N 为邻位的个数。

第 2 种是 Kurz[14] 根据界面固相分数的梯度进行计算，

其表达式为
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式（8）是一种定性的计算方法，不能代表曲率的实

际意义，但是计算简单、效率高，当网格尺寸较大时，可

根据固相分数近似单个网格内部的曲率。然而，式（9）
的计算方法具有严格的数学基础，具有更明确的物理意

义。但是，该式的推导基于网格大小与枝晶间距相比足

够小，适用于捕捉固 / 液界面曲率引起的过冷，因此第 2
种方法更适合于模拟二次枝晶、3 次枝晶臂的生长。该

方法的缺陷在于：当枝晶与枝晶相遇，界面液相区域接

近于 0 时，固相分数增加值接近于无穷小，造成曲率极

大值，从而产生不真实的枝晶绕行。对于某些合金系

（Fe–C 和 Al–Si 等），第 1 种计算方法可改善上述情况，

因此应用得较为普遍。

由于固 / 液界面存在各向异性，因此枝晶生长具有

择优取向。对于具有 4 重对称体系 , 各向异性函数为 [18]：

γ（φ，θ0）= γ0·Ψ（φ，θ0） （10）                                       
Ψ（φ，θ0）= 1 + εcos4（φ–θ0） （11）

式中，γ（φ，θ0）为固 / 液界面能；γ0 为平均固 / 液界面能；

Ψ（φ，θ0）为界面能各向异性函数；ε是界面能各向异性

强度系数；θ0 为择优生长方向与 x 轴的夹角；φ为界面

法向与 x轴夹角。

存在各向异性时，固 / 液界面曲率如图 2 所示。

1.1.4 溶质再分配

假设晶粒生长界面处于平衡状态，溶质原子在固 /
液界面界面上会进行再分配。为了简化模型，一般忽略

液体对流对溶质再分配影响，得到溶质在凝固过程中扩

散方程 [19]
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式中，CL、CS 分别为溶质在液相和固相的浓度；DL、DS

分别为溶质在液相和固相的扩散系数。

溶质在液相和固相浓度存在一定的分配系数。由

于溶质在固相中的扩散能力较小，可认为固相中不存在

扩散。当凝固驱动力较小时，溶质原子在界面处局部平

衡可以得到以下方程式
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式中，D1 为溶质扩散系数；k 为分配系数。

1.2 凝固枝晶模型基本原理

凝固组织数值模拟主要研究方法分为解析、统计和

相场方法。解析法只适用于简单的二维结构，无法求

解复杂的三维凝固组织。统计的方法主要有蒙特卡罗

（MC）法和 CA 法。CA 模型以凝固过程中晶粒的形核

和生长的物理机理为基础，相对于 MC 具有物理依据，

能定量分析各物理量对凝固组织的影响。CA 模型虽然

是以统计概念为基础的模型，为了更准确地描述凝固过

程中的组织形成，CA 模型采用解析解与统计规律相结

合方法。CA 模型对于晶粒形核密度和枝晶尖端生长速

率原始计算采用解析解可以较准确得到晶粒的尺寸，但

图 2 凝固过程中存在各向异性时固 / 液界面生长示意图

Fig.2 Schematic of S/L interface in presence of anisotropy
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由于非统计法无法再现晶粒生长、竞争等过程，对形核

位置和晶体学取向采用随机性方法。

CA 模型是在时间和空间上都离散的动力学系统。

其基本原理是以一定形式将空间划分为元胞，每个元胞

储存其状态值，如温度、溶质浓度、固相分数等物理信

息。元胞的状态演化依据区域进行，即给定时间步的元

胞状态由其自身和邻近元胞上一时间步状态决定。在

CA 计算中，晶粒长大可表示为固态胞元按一定规则捕

获周围液态元胞的过程，当液态胞元变为固态时，与母

胞具有相同的生长取向。CA 模型可以预测枝晶生长、

竞争等过程以及柱状晶向等轴晶的转变过程。

2 CA 模型的发展

2.1 经典 CA 模型的发展

CA 模型最初应用于介观尺度上凝固组织的演化。

1989 年，Rappaz[20] 首先建立了研究凝固过程晶粒形核

和生长过程的 CA 模型。该模型是将晶粒的成核和生

长与连续性热场和液体流动模型相耦合从而模拟均匀

温度场下的晶粒的生长。CA 模型的形核采用非均质形

核的连续模型，晶粒尖端的生长速率应用 KGT 模型进

行计算，在模型中还包括溶质的扩散、晶体学的择优取

向和晶粒间竞争生长等物理现象，可以模拟出柱状晶和

等轴晶的凝固组织。此外，晶粒生长方向的算法是晶粒

形貌呈现的主要因素之一，文中对晶粒生长方向的处理

方法为：在模型中假设晶粒生长外形为正方形，同时为

了保持晶粒生长方向不偏离先前的生长方向对晶粒尖

端进行修正，其中图 3（a）为正方形生长及尖端修正后

的示意图。随后，Gandin 等 [21] 基于二维模型开发凝固

过程的三维 CA 模型。该模型用八面体形状代替晶粒

形状，从而确定晶粒的生长方向，结果表明模拟结果接

近实际情况。但无论二维还是三维模型都是在温度均

匀情况下进行模拟，热场计算与实际情况有所偏差。为

了解决温度场的问题，1994 年，Gandin 等 [22] 提出将有

限元热流计算与之前二维 CA 模型相耦合，每个元胞温

度用相对应有限元节点处的温度代表，用来计算晶粒的

成核和生长，并将凝固过程释放的潜热反馈到各节点

处，这种将晶粒凝固时释放潜热反馈到宏观热流模型的

方法可以用来计算非均匀温度场的情况。对此，改进了

元胞生长算法，提出 2D 长方体算法，如图 3（b）所示。

2D 长方体算法可以计算随机取向二维晶粒的生长，因

此可以应用于任意热场的计算。由于方形尖端修正方

法以及 2D 长方形算法很难扩展到三维不均匀温度场

晶粒生长计算，三维 CA 模型一度无法向前发展。直到

1997 年，Gandin 等 [23] 提出了新想法，对二维和三维晶

粒生长取向提出“偏心四面体”和“偏心八面体”算法，

避免枝晶在生长过程中偏离初始方向。

2.2 改进 CA 模型的发展

经典 CA 模型没有考虑到溶质再分配、界面曲率等

因素对晶粒演化的影响，从而使模拟结果与实际凝固过

程有所偏差，也无法得到晶粒的形貌。近年来，研究人

员不断提出新模型来克服经典 CA 模型存在的问题，而

且 CA 模型也从介观尺寸发展到微观尺寸。如今，CA
模型已经可以模拟出晶粒形态、孔隙等缺陷组织。

2.2.1 CA 模型中晶粒模型的发展

自 2001 年开始，Zhu 等 [24–29] 提出了一种改进 CA
模型来模拟凝固过程枝晶和共晶演化过程，研究了熔体

内树枝晶自由生长和竞争生长的微观结构以及规则共

晶和不规则共晶生长模式。在只计算热过冷度的经典

CA 模型基础上，模型还考虑了溶质在固 / 液界面再分

配以及界面曲率。

该模型在根据 KGT 模型计算尖端生长速率与过冷

度关系时，不再只考虑热过冷，还考虑了成分过冷和曲

图 3 固 / 液界面的晶粒取向算法

Fig.3 Grain orientation algorithm for S/L interface

（b）长方形算法（a）正方形算法及尖端修正
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率过冷对界面平衡温度影响。局部过冷可表示为

∆T（t） = T1+[C（t）–C0]·m–T（t）–Γ （t） （15）
式中，T1 为合金液相平衡温度；C0 为合金初始浓度；Γ
为吉布斯系数； （t）、C（t）、T（t）为 t 时刻界面处元

胞平均曲率、溶质浓度和温度。

基于各向异性和曲率计算，可得到微观尺度上枝晶

形貌。2001 年，Zhu 等 [24] 提出了新的生长算法，该算

法不仅可以预测粗糙的晶粒结构，还可以预测晶粒内部

的枝晶生长形态，包括初生枝晶的生长和粗化、次生枝

晶甚至三次枝晶生长。新算法的原理是对于界面元胞

来说，与其相邻的 8 个元胞至少有 1 个液态元胞，界面

沿液态元胞方向生长距离 L 由择优方向的生长距离进

行转化得到。如果为最近邻位置 i 上的液态元胞，当生

长距离 L 大于元胞尺寸 ∆x时捕获该元胞。同理，如果

该液态元胞位于次近邻位置 j 上，当生长距离 L> 2 ∆x

时捕获该元胞。其捕获原理如图 4 所示。

2002 年，许庆彦等 [30] 为了描述枝晶形状，提出了通

过数学构造方法。在研究中引入形状因子来描述等轴

晶轮廓曲线，即

L（θ）= L0[A' +（1–A'）cos4θ] （16）
式中，A' 为形状因子；L0 可通过生长过程数值计算得到；

θ为生长方向与择优生长方向之间的夹角，如图 5 所示。

2.2.2 CA 模型孔隙模型的发展

孔洞分为缩孔和气孔。缩孔是指浇铸过程中液体

流动不充分导致补缩不足而产生的孔隙；气孔是指氢

在固态和液态铝合金中溶解度不同而产生的孔隙。孔

洞的产生较大程度损害了材料性能，因此孔洞模型的

建立对预测材料性能有较大的意义。研究表明，通常

最大孔隙的大小是影响材料力学性能的主要因素，且

位于表面附近的孔隙更容易引起材料失效。因此不应

只对孔隙率进行求解，孔隙的大小、形貌和位置的预测

也十分重要。

2001 年，See 等 [31] 基于孔洞的二维连续随机模型

提出了应用 CA 模型模拟凝固过程中晶粒与孔隙的三

维形核与生长。相较于之前的数值模型而言，CA 模型

考虑了孔洞生长与局部区域微观枝晶生长相互影响，

更加形象地模拟了孔洞在凝固过程中生长 [32–33]。

在铝合金中，气孔的形核依赖局部氢过饱和度，当

含有成核位点的元胞的氢过饱和度大于临界饱和度时，

使局部化学势变得足够大，便在形核位点处形成与该处

氢浓度相平衡的孔隙。氢的饱和度 s 计算公式为

s C

C

N
N

P
P

= = =L
H

L
H

M
H

A
H*

H

H1

2  （17）

式中，CL
H、CL

H* 分别代表氢在液体中的浓度和溶解度；

NM
H、NA

H 分别代表氢的分子分数和原子分数；PH2
、PH1

分别代表氢在液相和固相中的分压。

孔隙生长符合热力学理想气体方程

PpVp = nRT （18）

P P
rp m
p

= +
2γ

 （19）

式中，T 和 Pp 是局部温度和压力；n 是氢气摩尔数；Vp

是孔隙体积；Pm 是外部金属压力；γ是表面张力。

Atwood 等 [33] 在对 Al–Si 合金建模中考虑固相和

液相相互作用。随着固体分数增加会改变孔隙的形状，

即两者之间相互作用会改变孔隙表面曲率，此时孔隙的

曲率半径由边界固体形状和界面能量决定，即

r
r f

1
1
0 1
2

=
−( )s
cosθ

 （20）

式中，θ为固 – 液 – 气的接触角；r1
0 为初始枝晶间距；fs

为含有孔隙元胞固相分数。

2.2.3 CA 模型在其他方向上的发展

凝固过程中自然对流和强制对流都不可避免，凝固

过程中溶质再分配和潜热释放都会引起自然对流现象，

浇注过程为了细化晶粒而对熔液进行搅拌也会引起液

体流动。有研究者将 Navier–Stokes（NS）动量方程和

溶质控制方程与 CA 模型耦合从而再现对流条件下枝

晶形貌特征 [34–36]。石玉峰等 [36] 研究了不同流速下等轴

晶晶粒形貌的变化以及不同抽拉速率与柱状晶一次臂

图 4 生长算法示意图

Fig.4 Schematics of growth algorithm 
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间距关系。格子 Boltzmann 方法（LBM）是近 20 年发

展起来的一种新的流体力学计算方法，该方法简化了流

体的相互作用并且可计算复杂边界，与 NS 动量方程相

比，算法简单且具有较高的计算效率。近年来，研究者

将 LBM 方法耦合到 CA 模型中计算流场 [37–39]，通过在

对流作用下对合金微观组织模拟来研究对流现象对枝

晶生长行为、最终偏析以及孔隙等缺陷的影响。

2004 年，Lee 等 [40] 提出三元合金 CA 模型，该模型

运用多尺度模拟的概念，对凝固过程的模拟尺寸跨越了

106 个数量级，如图 6 所示，在宏观尺度上（100）分析热

量和流量传递，在介观尺度上（10–3）分析缺陷的生长以

及微观尺度上（10–6）分析溶质和氢元素的扩散。在微

观尺度上计算需要运用较大的运算资源，在介观尺度上

无法获得晶粒的枝晶形貌。这种多尺度耦合的计算方

法提供了足够的优势。

3 模型在铝合金中的应用

铝合金在凝固过程主要形成枝晶和共晶两种微观

组织，此外，由于金属收缩和气体在固液两相中溶解度

差等原因，在凝固过程中孔隙形成不可避免。国内外不

少研究机构对在凝固过程中枝晶、共晶和气孔的形成与

长大进行了模拟研究。

3.1 对枝晶的模拟

基体相是合金的主要组成部分，对铝合金的力学

性能起着决定性作用，因此对初生相的研究是基础。

Jarvis 等 [41] 根据 Al–3.95Cu–0.8Mg 定向凝固的试验应

用 CA 模型在相同的合金成分和凝固条件下进行模拟，

模拟结果表明，在初生相体积分数上与试验结果有较好

的一致性。许庆彦 [42] 和李强 [43] 等应用经典 CA 模型

分别对铝硅合金等轴晶和柱状晶进行了晶粒预测。但

由于 CA 模型的局限性，不能很好地呈现枝晶形貌。之

后，Zhu 等 [27] 应用改进的 CA 模型研究了浇注温度和

冷却速率对 Al–7Si 初生相生长形貌的影响。赵红蕾 [37]、

Sun[38–39] 等应用 CA 模型结合 LBM 模拟流场作用下枝

晶形貌。Dong[44] 和 Dai[45] 等模拟了 Al–Cu 合金的 CET
转变，系统研究了成核过冷、液核密度及合金凝固范围

对 CET 的影响。

相场模型（PFM）近年来经历了快速发展，已广泛

应用于探究凝固机理，如枝晶竞争生长 [46–47]、粗化 [48–49]、

取向选择 [50–51] 以及 CET 过程 [52]。枝晶 PFM 生长计算

基于能量泛函理论，假设体系总能量包括界面自由能和

体积自由能两部分，将总能量表示为相场、溶质浓度和

温度 3 个变量泛函 [53]，即

E C T f C T V
v

ϕ
σ

ϕ ϕ, , , ,( )( ) = ∇ +





∫ 2

2
AB d  （21）

式中，E 代表总能量，为能量密度在整个体系 V 上的积

分；φ、C、T 分别代表相场、溶质和温度；σ是梯度能系数；

fAB 是二元合金的体自由能密度。

相场可对多组元、多物理场中枝晶进行模拟。在

二元相场模型的基础上，Moelans[54] 提出热力学一致的

自由能插值函数以及 Choudhury 等 [55] 依据的巨势泛

函概念，两种方法都可以将 PFM 从两相系统延伸到多

相多组元体系。Aagesen 等 [56] 采用巨势泛函概念改进

Moelans[54] 的模型，很大程度上简化了多相多组元的计

算。另一方面，相场模型由最初单一溶质扩散发展到如

今热质流之间相互耦合。Bollada[57] 和 Wu[58] 等改变算

法架构解决了热扩散系数和溶质扩散系数数量级问题，

从而发展了热质耦合模型。Takaki 等 [59–60] 将 LBM 模

型引入相场中简化了对流场的计算，模拟了对流下枝晶

和柱状晶的生长。相场中引入的自适应多重网格 [61–62]

是一种动态重新生成算法，减少了网格细分和网格生

成的时间消耗，从而解决了缩短两阶相场的计算时间。

LBM 模型对流场的求解提供了新的方法，因此用来研

究自然对流和强迫对流对枝晶形态的影响 [60，63]。

LBM 将整个体系的演变视为一系列粒子的运动，

通过这些粒子的重复迁移和碰撞来求解温度场和流

场的演变。以求解温度场的 LBM 为例，粒子运动的

Boltzmann 方程（无外力项）[64] 为

∂ ( )
∂

+ ⋅∇ ( ) =
g r t

t
e g r ti

i i
LB LB

LB
LB LB

,
, Ω i  （22）

式中，gi（rLB，tLB）为求解温度的粒子分布函数，即在位

置 rLB 和时刻 tLB 时粒子速度为 ei 的概率或密度；ei 和

Ωi 分别为沿着第 i 个方向的离散速度和碰撞因子。将

式（22）进行离散化并加入凝固潜热和冷却项 [65] 为

gi（rLB +δrLB，tLB +δtLB）=gi（rLB，tLB）+ Ωi +δtLBGi� （23）
式中，Gi 为合金比热容和潜热的函数。

同理，可求解速度场的 LBM 表达式 [66]
图 6 多尺度模拟在缺陷预测中的运用示意图

Fig.6 Multi–scale modeling of defects in solidification
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fi（rLB + δrLB，tLB +δtLB）=fi（rLB，tLB）+Ωi+δtLBFi� （24）
式中，fi（rLB，tLB）为求解速度的粒子分布函数；Fi 为外

力矢量的函数。当只考虑固液相变时，外力矢量包括界

面拖曳力和体积力两部分。

近年来，为了更好地描述凝固过程中晶粒的演化，

将 PFM 与 CA 模型相结合从而可以模拟大尺度范围高

精度枝晶形貌。Tourret 等 [67–68] 提出了枝晶针状网络法

（Dendritic needle network），该方法可有效地研究空间扩

展枝晶阵列的稳定性和动力学特性，并进一步研究对流

作用下凝固。Viardin[69] 和 Olmedilla[70] 等基于介观包络

层模型研究了枝晶间的竞争生长及相互作用。

3.2 共晶模拟

对于多组元合金来说，在凝固过程往往会出现偏析

现象。共晶作为常见的凝固形式引起了研究人员的关

注。通过对溶质浓度的计算可得到两共晶相各自的过

冷度从而计算两相的生长。Zhu 等 [28–29] 在改进 CA 模

型中给出了 α相对溶质原子的排斥和 β相对溶质原子

吸收共同作用下，溶质的再分配扩散控制方程为

∂
∂

= ∇ + −( )
∂

∂
+ −( ) ∂

∂
C
t

D C C k
f

t
C k

f
tL

s, s,2 1 1α
α

β
β  （25）

式中，DL 为溶质在液相中的扩散系数；kα、kβ 分别为 α
和 β 相的分配系数；∂fs，α、∂fs，β 分别为 α 和 β 相的固

相分数。该模型可以较准确地预测共晶和亚共晶铝

硅合金组织，包括新相成核、初生相枝晶和共晶的成

核和长大。

研究者应用相场模型对共晶生长过程的片层稳定

相 [71] 和各向异性相边界 [72–74] 进行了研究。相场中共

晶组织生长算法引入了 φα、φβ 和 φL 3 个相场变量分别

刻画固相 α、β 和液相 L[74]，则

E f Cij
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i i
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式中，φi（i = α，β，L）在 0~1 之间变化，在体系任何位

置满足 φα+φβ+φL=1；σij 是梯度能系数；ωij 是双势阱系数；

λLag 是 Lagrange 因子；f i（Ci）是 i 相的自由能密度。

在共晶 PFM 中，浓度 C 和扩散系数 D 由线性加权

平均得到，其溶质控制方程为

∂
∂

+ ⋅∇ = ∇ ⋅ ∇∑C
t

f v C D C
i

i iL ϕ � （27）

式中，fL 为液相率；v 为流速。

与枝晶研究一样，对共晶的模拟也朝多组元、多物

理场方向发展。Hötzer 等 [75] 采用巨势相场模型模拟了

Ag–Al–Cu 定向凝固共晶，对共晶形貌的影响因素和共

晶生长机制进行了研究。Zhang[76–77] 和 Feng 等 [78] 研究

了对流作用对片层共晶相貌的影响，发现流场会改变共

晶生长速率和生长模式。之后 Zhang[79] 模拟发现流场

的存在使三相点处的浓度不再是平衡浓度。Zhang 等 [80]

考虑了潜热释放在固液界面附近造成的热量累积，模拟

了热与溶质扩散耦合的共晶生长。

3.3 对孔隙的模拟

为了对孔隙的形成和长大进行模拟，在模型中不仅

要考虑温度场、流场以及合金溶质和氢的扩散等因素对

晶粒和孔隙生长的影响，还需要考虑固 / 气两相之间的

相互作用。Lee 等 [81] 对 2001 年以前的模拟方法进行了

综述，对比了5种孔隙模拟方法的优缺点。Carlson等 [82–83]

基于熔体中气体的微偏析来模拟凝固过程铝合金的孔

隙的形成，模型中除考虑流体和压力场外还加入了局部

有限扩散效应。研究发现，气孔受限于合金中氢的扩散

作用，冷却速率增大会减小氢的扩散时间，从而减小气孔

的尺寸；而缩孔在高冷却速率和低温度梯度下占一定比

重。Zhu 等 [84] 提出了预测孔隙的两阶段方法，其中第 1
阶段是在液体包封之前，基于压降的计算，当液体中氢的

浓度过饱和时会产生气孔；第 2 阶段是液体包封之后，根

据固相网络中液体凝固引起的收缩计算。Backer 等 [85]

将扩散控制的孔隙生长模型与枝晶间流动凝固模型相

结合，可准确地预测最大孔隙长度和体积分数。Yao 等
[86] 在模型中假设熔体中的氢过饱和度是一个高斯函数，

并且假设熔体中氢过饱和度是在一个非均匀形核情况

下，孔隙的大小分布是一个数学模型。Khalajzadeh 等 [87]

建立了金属合金凝固过程中气体和收缩引起的孔隙形

成的统一模型，该模型基于一种以孔隙为中心的方法，

其中孔隙半径的时间演化被计算为冷却速率、热梯度、

气体扩散和收缩的函数，解释了孔隙形成对糊状带内流

体速度的影响。

对于铝合金来说，氢在固液两相中的溶解度相差数

十倍，因此氢气孔是铝合金最常见的缺陷之一。Lee[32] 和 
Atwood[33] 建立了针对二元铝合金中氢的扩散以及孔隙

的形核、生长与晶粒形核生长相耦合的 CA 模型。Wang
等 [88] 在此模型基础上，模拟了不同工艺下的 Al–Cu、
Al–Si 和 Al–Si–Cu 合金孔隙，提出了球形度因子和弯

曲度因子的概念来具体表示孔隙的三维形貌。之后，

Wang 等 [89] 还针对多组元合金 Al–Si–Cu–Fe 合金的富

铁金属间相固液界面能的强各向异性，提出了一种倾

斜板算法，可以预测板状富铁化合物的形貌，得出含铁

量和富铁化合物对孔隙的形成的影响。Sun 等 [90] 建立

了 CA–LBM 模型来模拟流场作用下枝晶和微孔的生长。

Zhang 等 [91–92] 建立了 CA –FDM 模型对凝固过程中的铝
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合金枝晶和共晶以及氢气孔多相组织的演变进行了准

确预测。

目前相场求解气孔有两种模型，分别是 Felberbaum
等 [74] 提出的守恒 PFM 和 Meidani 等 [93] 提出固液气三

相 PFM。其中气液两相流守恒 PFM 模型用于追踪气液

界面演变，可用于求解气泡在液体中的生长和变形；固液

气三相 PFM 模型着重于求解气泡前沿的枝晶生长。

对气液两相流守恒 PFM 来说，当只有扩散通量时，

相场方程可表示为

∂
∂

= −∇ ⋅ = −∇ ⋅ − ∇( )ϕ
ϕ

t
j Md C  （28）

式中，jd 和 MC 分别为扩散通量和界面迁移率。

当考虑需要考虑相分离通量 js 和外界流场引起的

对流通量时，得相场模型为 [94]

∂
∂

+∇ ⋅( ) = ∇ ⋅ − ∇( ) −ϕ
ϕ ϕ

t
v M jC s  （29）

模型中常采用 LBM 来对流场速率进行计算，此时

外力矢量 F 与枝晶求解不同，此时 F 为气液密度差造

成的浮力和气泡边界处的表面张力。

Carré 等 [95] 研究了纯铝凝固过程中气泡的形核和生

长。Du 等 [96] 模拟了气相 – 液相和和固相 – 液相，研究

了氢气孔的存在对固液界面的影响。Zhang 等 [97–98] 采用

LBM 计算流场发展了两种模型，采用 LBM 对 流场速率

进行计算时，此时外力矢量 F 为气液密度差造成的浮力

和气泡边界处的表面张力。

目前，求解氢气孔的相场模型还不太成熟，模型具

有一定的局限性。守恒 PFM 模型求解液态中气孔的运

动对最终孔隙的求解帮助有限；三相 PFM 模型中没有

考虑凝固过程固相和氢气孔的形核以及固相与气相之

间的相互作用，而且着重求解气泡前沿枝晶的相貌而忽

略固相对气孔的影响。要描述凝固过程固液气三相之

间的相互作用还需要更加严谨的物理模型。

4 结论

随着铝合金在航空航天的广泛应用，需要了解合金

的微观组织结构形成机理，从而改善铸造工艺，获得更

好的力学性能。CA 模型已经可以预测二元甚至三元合

金晶粒和孔隙的尺寸、三维形貌和位置分布，从而得出

凝固时间、合金浓度、初始氢含量以及压力等铸造工艺

对凝固组织的影响。

随着合金种类的增加，固相的形成越来越复杂，影

响气相的因素也越来越多，实际凝固过程较为复杂，CA
模型需要进一步完善和充实。目前 CA 模型存在的问

题主要有 3 方面： 
（1）随着快速凝固技术在铝合金开发中的运用，模

型急需从平衡或近似平衡条件下的凝固扩展到快速凝

固模拟； 
（2）对于近些年出现的凝固新技术，如增材制造、

电磁凝固等，有些物理参量暂时无法加入到模型中，因

此对这些新技术凝固过程还无法进行模拟；

 （3）为了准确描述微观组织，需要对晶粒和气孔生

长算法模型不断加以改进。
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