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镁合金微观偏析相场法定量数值模拟 
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摘 要：以 AZ91D合金为例，模拟研究镁合金凝固时的溶质分布情况，着重定量分析过冷度 ΔT对枝晶尖端前沿 

最高溶质浓度、枝晶干轴对称中心溶质浓度、枝晶尖端溶质扩散层厚度以及溶质偏析比的影响。模拟结果表明： 

贫 Al 区主要集中于一次枝晶干和二次枝晶臂的轴对称中心，过冷度 ΔT 越大，枝晶尖端前沿溶质浓度  * L c  越高， 

枝晶干中心溶质浓度  * S c  越高，枝晶尖端前沿溶质扩散层厚度  δ 越小，偏析比  SR 越大，微观偏析越严重，其具体 

关系分别为  * L1 c  ＞  * L2 c  ＞  * L3 c  ＞  * L4 c  、  * S1 c  ＞  * S2 c  ＞  * S3 c  ＞  * S4 c  、δ1＜δ2＜δ3＜δ4 和 SR1＞SR2＞SR3 ＞SR4。 
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Abstract:  Based  on  the  KKS  model  which  couples  the  phase  field,  concentration  field  and  temperature  field,  the 
phase­field  model  for  the  magnesium  alloys  with  hcp  structure  was  developed,  taking  AZ91D  magnesium  alloy  for 
example,  the  solute  distribution  during  the metal  solidification was  simulated,  the  effects  of  supercooling  (ΔT)  on  the 
highest solute concentration in front of the dendrite tip, the solute concentration value in the axis center of dendrite arm, 
the  thickness  of  solute  diffusion  layer  of  aluminum  in  front  of  dendrite  tip  and  solute  segregation  ratio  were  studied 
emphatically  and  quantitatively.  The  simulation  results  show  that  the  zone  of  poor Al  distributes  in  the  axisymmetric 
center of primary dendrite arms secondary dendrite arms, the larger the supercooling ΔT is, the higher the concentration 
maximum value  * 

L c  in front of  the dendrite  tip is, the higher the concentration value  * 
S c  in the axis center of dendrite 

arm is, the smaller the boundary thickness δ of concentration in front of the dendrite tip is, the bigger the segregation ratio 
SR  is and the severer  the microsegregation is. The relationships  are  * 

L1 c  ＞  * L2 c  ＞  * L3 c  ＞  * L4 c  ,  * 
S1 c  ＞  * S2 c  ＞  * S3 c  ＞  * S4 c  , δ1 ＜ 

δ2＜δ3＜δ4 and SR1＞SR2＞SR3＞SR4, respectively. 
Key  words:  magnesium  alloy;  phase­field  method;  microsegregation;  computer  simulation;  hexagonal  close­packed 
structure 

镁合金具有比强度和比刚度高、密度低、阻尼性 

和切削加工性好等优点，是目前实际应用最轻的金属 

结构材料，用镁合金生产的铸件具有优良的减振和降 

噪性能、耐磨性能、低惯性能、电磁屏蔽性、易回收 

特性等，被称为 21世纪的“绿色”工程材料，在电子、 

汽车和航空工业领域有广泛的应用 [1] 。由于合金元素 
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的加入，镁合金凝固过程中溶质元素的重新分配会造 

成合金元素在晶粒内部和晶界的分布不均匀，从而产 

生微观偏析 [2] 。微观偏析可以引起非平衡第二相、气 

孔和裂纹等的形成，这些都严重损害镁合金铸件的力 

学性能。因此，对镁合金凝固过程中的微观偏析进行 

定量分析预测就显得十分重要。以前预测合金的微观 

偏析程度常使用实验方法和分析方法，但是，采用这 

些方法很难观察和测定小枝晶区域内的溶质偏析。此 

外，分析模型对实际问题做了很多假设，因此，该方 

法不能特别准确地对实际现象进行描述。相场法作为 

目前国内外很受重视的模拟凝固微观组织的有力工 

具，通过相场与溶质场以及温度场的耦合，可以对镁 

合金凝固过程中的固相和液相的溶质偏析进行直接模 

拟预测，并据此调整优化生产工艺，从而得到力学性 

能更优良的铸件，所以，开展镁合金微观偏析相场法 

定量模拟分析具有很强的现实与学术意义。 

目前，KUNDIN 等 [3] 和袁训锋等 [4] 所进行的微观 

组织模拟绝大部分是针对具有FCC晶胞的金属  (例如 
Ni、Al和 Cu)。而镁合金是典型的 HCP晶体结构，具 

有不同于 FCC结构晶体的各向异性特征。因此，要对 

镁合金凝固过程中的微观偏析进行模拟分析就必须建 

立适合 HCP晶体结构金属的数值模型。 

在镁合金微观组织相场法模拟方面， EIKEN等 [5−7] 

对镁合金进行了二维、三维以及定向凝固微观组织的 

模拟。WANG等 [8−9] 模拟了镁合金三维等轴晶的生长。 
MONTIEL 等 [10] 对镁合金焊接条件下的微观组织进行 

了模拟研究。缪家明等 [11] 研究了模拟参数对镁合金枝 

晶生长过程的影响。 袁训锋等 [12] 基于WHEELER等 [13] 

提出的模型研究了强迫对流对镁合金凝固过程中单晶 

粒和多晶粒生长行为的影响。但以上工作主要集中于 

研究镁合金的枝晶生长形貌，采用相场法定量研究镁 

合金微观偏析方面的工作尚未见报道。本文作者基于 
KIM 等 [14−16] 在 WMB 模型的基础上改进获得的 KKS 
相场模型，发展一个耦合相场、溶质场及温度场且适 

合于 HCP 晶系的相场模型，以 AZ91D 镁合金为例， 

模拟研究镁合金凝固时的溶质分布情况，定量分析过 

冷度对枝晶尖端前沿最高溶质浓度、枝晶干轴对称中 

心溶质浓度、枝晶尖端溶质扩散层厚度以及溶质偏析 

比的影响。 

1  相场模型 

1.1  相场控制方程 

本文作者采有  KIM 等 [14−16] 提出的  KKS 相场模 

型，其相场控制方程表示为 
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式中：相场变量φ=0代表液态，φ=1代表固态；c为溶 

质浓度，上标 e表示平衡状态，下标 S和 L分表表示 

固相和液相；R 是气体常数；T 是温度；Vm 是摩尔体 

积；h′(φ)为势函数的导数，h′(φ)=30φ 2 (φ 2 −2φ+1)；g′(φ) 
为剩余自由能函数的导数，g′(φ)=2φ(2φ 2 −3φ+1)；W为 

相场参数，Mφ是与界面动力学有关的相场参数，ε 为 

与界面能有关的参数。 

为了考虑界面能各向异性，可将梯度项系数 ε 表 

示为 

0 [1 cos( )] k ε ε ν θ = +  (2) 

式中：k 为各向异性的模数，表示系统的对称次数， 

为适应六重对称性镁合金的求解，其值取 6；v为各向 

异性强度；θ 表示界面与优先生长方向之间的夹角， 

arctan( / ) y x θ φ φ = 。引入界面能各向异性后，方程(1) 

变成： 
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(3) 

1.2溶质场控制方程 

在合金的模拟中， 还需要同时求解溶质扩散方程， 

其控制方程可表示为 

L S [ ( ) ] [ ( ) ( )( ) ] c  D c D h c c 
t 

φ φ φ φ 
∂ ′ = ∇ ∇ +∇ − ∇ 
∂ 

(4) 

式中：D(φ)为体系的溶质扩散系数，D(φ)=DL+ 
h(φ)(DS−DL)，DS 和 DL 分别代表固、液相中的溶质扩 

散系数。 

1.3  温度场控制方程 

在研究中，同时耦合计算了温度场。由凝固过程 

的传热主导方程式可以得到温度场的控制方程为 
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式中：T为温度；L为潜热；cp 为比热容；D=λ/(ρcp)； 
λ为导热系数。
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1.4  扰动 

扰动可引发枝晶侧向分枝的生长，为了模拟实际 

凝固过程中界面处的波动和二次或更高次枝晶臂的生 

长，本文作者在溶质扩散方程中加入随机扰动，即 

16 ( ) c c  g c 
t t 

φ χω 
∂ ∂ 

→ + 
∂ ∂ 

&  (6) 

式中：χ 为取值在−1~+1 之间的随机数；ω & 为与时间 

有关的扰动强度因子。 

2  数值求解 

2.1  合金热物性参数 

模拟所用 AZ91D镁合金物性参数如表 1 [14] 所列。 

表 1  AZ91D镁合金物性参数 [17] 

Table 1  Physical properties of AZ91D magnesium alloy [17] 

Interface energy, σ/(J∙m −2 )  0.115 

Density, ρ/(kg∙m −3 )  1 810 

Melting point, Tm/K  868 

Latent heat of solidification, L/(kJ∙kg −1 )  373 

Coefficient of thermal conductivity, 

k/(W∙m −1 ∙K −1 ) 
85 

Equilibrium constant, ke  0.4 

Solute diffusivity (liquid), DL/(m 2 ∙s −1 )  1.8×10 −9 

Solute diffusivity (solid), DS/(m 2 ∙s −1 )  1.0×10 −12 

Specific heat capacity, cp/(kJ∙kg −1 ∙K −1 )  1.3 

Molar volume, Vm/(m 3 ∙mol −1 )  10.38×10 −6 

2.2  数值求解方法 

流场控制方程采用 Simple算法求解， 采用显式差 

分法求解相场和溶质场控制方程， 采用 ADI方法求解 

温度场控制方程， 时间步长 Δt=Δx 2 /(5Dl)，模拟区域网 

格划分为 1 000×1 000，相场、浓度场的网格尺寸为 
1.0×10 −8 m。为了减少计算量，本文作者在数值求解 

时采用了双重网格技术，温度场的计算网格数为 
100×100，网格尺寸为 1.0×10 −7 m。计算程序是基于 
VC++6.0平台在Windows xp系统下开发， 采用 tecplot 
360实现计算结果的可视化。 

2.3  初始条件和边界条件 

假设初始晶核半径为 R(R=10Δx)，则 

(x−a) 2 +(y−b) 2 ≤R 2 时，φ=1，T=Tm−ΔT  (7) 

(x−a) 2 +(y−b) 2 ＞R 2 时，φ=0，T=Tm−ΔT  (8) 

式中：x、y 分别代表横坐标、纵坐标；(a，b)代表晶 

核中心坐标。在计算区域的边界上，温度场采用第一 

类温度边界条件，相场、溶质场均采用 Zero­Neumann 

边界条件。 

3  模拟结果与分析 

3.1  枝晶形貌与溶质分布 

图 1 所示为对 AZ91D 镁合金过冷熔体的凝固过 

程进行模拟而获得的溶质分布图。由图  1 可见，在 

{0001}基面上， 整个枝晶沿着〈 1 2 1 0〉晶向以对称形式 

生长，一次枝晶主干间互成  60°夹角，一次枝晶干与 

该主干上的二次枝晶臂间也约成 60°夹角。贫 Al区主 

要集中于一次枝晶干和二次枝晶臂的轴对称中心位 

置，这主要是由于凝固过程枝晶尖端曲率效应引起过 

冷，使固相线向下移动，而固相中溶质的扩散速度又 

远远落后于枝晶的生长速度。在液固界面前沿出现了 

溶质 Al的富集， 其中以一次枝晶干根部液固界面前沿 

的溶质富集程度最高，这主要是由于镁合金的凝固属 

于非平衡结晶过程，合金在凝固过程中需要对溶质进 

行再分配，这导致固相中溶质的浓度低于初始浓度， 

而液相中溶质的扩散速度也要小于枝晶生长速度，凝 

固析出的溶质不能及时充分地扩散到液相中，从而在 

枝晶前沿富集。一次枝晶干根部处的溶质扩散通道由 

于二次枝晶臂的阻挡而变得狭长，严重阻碍了该处溶 

质的扩散，从而使该处溶质富集程度最高。另外，由 

图 1  单个枝晶溶质分布模拟图 

Fig.  1  Simulated  solute  distribution  scheme  of  equiaxed 

dendrite (ΔT=103 K, t=6 000Δt)
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于枝晶尖端生长速度最大，溶质来不及扩散，溶质扩 

散层最薄，因此，该处的浓度梯度最大。 

图 2 所示为砂型铸件 AZ91D 在光学显微镜偏振 

光下的枝晶结构金相照片 [18] 。对比图 1和 2的可以发 

现，模拟结果与文献[18]中报道的实验结果在枝晶形 

貌上十分吻合，这也在一方面验证了文中模型的可行 

性与正确性。 

图 2  砂型 AZ91D 铸态的微观组织 [18] 

Fig.  2  As­casting  microstructure  of  sand  mould  AZ91D 

(under polarized light) [18] 

3.2  过冷度对枝晶尖端前沿最高浓度的影响 

图  3 显示的为不同过冷度下凝固时间  t=6  000Δt 

时一次枝晶干轴对称中心沿〈1 2 10〉晶向的浓度分布 

情况。图中  * 
L1 c  、  * 

L2 c  、  * 
L3 c  和  * 

L4 c  分别对应过冷度为 

108、103、98 和 93  K 时枝晶尖端前沿固液界面处液 

图 3  不同过冷度下一次枝晶干轴对称中心沿〈1 2 10〉晶向 

的浓度分布 

Fig. 3  Concentration distribution under different supercooling 

(t=6 000Δt) 

相一侧的最高溶质浓度，  * S1 c  、  * S2 c  、  * S3 c  以及  * S4 c  则分 

别对应过冷度为 108、103、98和 93 K时沿〈1 2 10〉晶 

向一次枝晶干轴对称中心溶质 Al的浓度，而 δ1、δ2、 

δ3 和 δ4 则分别对应过冷度为 108、103、98和 93 K时 

枝晶干尖端溶质扩散层的厚度。从图中可以看出，过 

冷度  ΔT 越大，枝晶干尖端前沿固液界面处液相一侧 

的最高溶质浓度越高，即  * L1 c  ＞  * L2 c  ＞  * L3 c  ＞  * L4 c  。这主 

要是由于镁合金凝固过程中通过溶质再分配向液相中 

析出溶质 Al，而溶质 Al 在液相中的扩散速度小于枝 

晶生长速度，析出的 Al来不及充分扩散，而富集在液 

固界面前沿， 而 ΔT越大， 枝晶的生长速度越快(图 4)， 

溶质 Al扩散得也越不充分， 则在液固界面前沿的富集 

也越严重。 

图  4  不同过冷度下的枝晶尖端生长速度与凝固时间的关 

系

Fig.  4  Relationship  between  tip  growth  velocity  and 

solidification time of dendrite at different supercoolings 

3.3  过冷度对枝晶干轴对称中心溶质浓度的影响 

同时，从图 3 中还可以看出，过冷度 ΔT 越大， 

一次枝晶干轴对称中心溶质  Al  的浓度也越高，即 
* 
S1 c  ＞  * S2 c  ＞  * S3 c  ＞  * S4 c  。对于这一现象， 可做如下解释： 

1) 过冷度 ΔT增大，凝固点在相图上的液相线与固相 

线右移，凝固时平衡浓度增大，从而导致凝固过程固 

液界面溶质再分配时固相中的浓度增大，过冷度  ΔT 

越大，固相中溶质浓度越高；2) 虽然合金的凝固是非 

平衡结晶过程，但液固界面处的局部平衡状态是一直 

存在的，不管过冷度是大还是小，液固界面处固相侧 

溶质浓度  * S c  和液相侧溶质浓度  * L c  的比值都满足溶质 

平衡扩散系数 k0，即  * * 
0 S L / k c c = ，也就是说  * * 

S 0 L c k c = ， 

结合上面的  * L1 c  ＞  * L2 c  ＞  * L3 c  ＞  * L4 c  ， 即可得  * S1 c  ＞  * S2 c  ＞
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* 
S3 c  ＞  * S4 c  ；3) BOWER等 [19] 通过假设液相均匀混合固 

相有限扩散，推导出了液固界面处固相侧溶质浓度  * S c 

分布情况，即 BF模型，其具体表达式为 [20] 

* * 
S 0 L 0 0 S 0 0 / [1 (1 2 ) ]( 1)(1 2 ) c k c c k f k k α α = = − − − −  (9) 

2 
S f 4 / D t α λ =  (10) 

式中：  * 
S c  为固相溶质浓度；  * 

L c  为液相溶质浓度；fS 
为固相分数；α 为固相反扩散因子，其值决定固相中 

溶质扩散状况；DS 为固相溶质扩散系数；tf 为局部凝 

固时间，λ 为枝晶间距的一半；c0 为初始溶质浓度， 

k0 为溶质平衡分配系数。 

由式(9)和(10)可知，局部凝固时间 tf 与 α成正比， 

α 参数决定固相中溶质的扩散状况，也就是说，局部 

时间  tf 越长，扩散时间越长，固相中溶质元素扩散越 

充分，溶质浓度越低。当过冷度 ΔT 增大时，枝晶的 

生长速率也增大(见图  4)，这使得局部的凝固时间  tf 
减小，溶质扩散时间缩短，从而使得固相中溶质元素 

扩散越不充分， 溶质浓度也就越高， 从而有  * S1 c  ＞  * S2 c  ＞ 
* 
S3 c  ＞  * S4 c  。 

3.4  过冷度对枝晶尖端溶质扩散层厚度的影响 

由图 3 可以看出，过冷度会对枝晶尖端前沿的溶 

质扩散层厚度 δ 产生影响。为更直观地显示出各枝晶 

尖端溶质扩散层厚度的关系，截取相同凝固时间(t= 

6  000Δt)不同过冷度下的枝晶尖端并进行同等倍数放 

大后再进行比较，如图 5 所示。由图 5 可见，过冷度 

ΔT  越大，枝晶尖端前沿溶质扩散层越薄，即  δ1＜ 

δ2＜δ3＜δ4。这是由于镁合金等轴晶生长时，从固相中 

析出的溶质 Al需通过溶质扩散层释放到液相中去， 溶 

质扩散的长度 λs=DL/v [21] 。 由于枝晶的生长速度 v随过 

冷度 ΔT的减小而减小(见图 4)，故熔体中溶质扩散的 

长度 λs 随过冷度的减小而增大，这导致包围枝晶尖端 

的溶质扩散层厚度 δ更大，从而有 δ1＜δ2＜δ3＜δ4。 

图 5  不同过冷度下枝晶尖端溶质 Al扩散层的厚度 

Fig. 5  Thickness  of  solute Al diffusion  layer  of  dendrite  tip 

under different supercoolings and t=6 000Δt: (a) ΔT=108 K; (b) 

ΔT=103 K; (c) ΔT=98 K; (d) ΔT=93 K 

3.5  过冷度对溶质偏析比的影响 

在通常的铸件生产中常采用偏析比  SR 来表示微 

观偏析的大小，偏析比在数值上等于枝晶间最大溶质 

浓度与枝晶干最小溶质浓度的比值。为更直观地显示 

过冷度对微观偏析程度的影响，计算了不同过冷度下 

溶质的偏析比曲线(见图 6)。从图 6中可明显看出，溶 

质的偏析比 SR1＞SR2＞SR3＞SR4，即过冷度 ΔT 越大， 

微观偏析越严重。这是由于镁合金凝固过程中会通过 

溶质再分配向液相中析出溶质 Al，而溶质 Al 在液相 

中的扩散速度小于枝晶生长速度， 析出的 Al来不及充 

分扩散从而富集在液固界面前沿。过冷度  ΔT 越大， 

枝晶生长速度越快(见图 4)， 单位时间内析出到液相中 

的溶质就越多，二次枝晶也越发达，二次枝晶臂对富 

集溶质扩散的阻碍作用也越大， 富集的溶质越难扩散， 

从而使得最高溶质浓度越大(见图 7)。 而固相中溶质扩 

散系数比液相中的要小得多，过冷度  ΔT 对枝晶干最 

低溶质浓度的影响要小得多，因此，这最终导致溶质 

的偏析比越高，微观偏析越严重。 

由以上分析可知，模拟结果与基于凝固理论分析 

得到的结论十分吻合，这也从另一方面验证了模型的 

可行性与正确性。 

微观偏析的存在会降低合金的塑性、韧性和拉伸 

性能，因此，必须对微观偏析予以消除或者减轻。由 

模拟结果可知，减小过冷度可以降低合金微观偏析的 

程度，但这会使枝晶间距增大，材料力学性能下降， 

均匀化退火时间延长。合理的方法应该是降低初始温 

度，使过冷熔体快速凝固得到细小枝晶，然后再进行 

长时间的均匀化退火。 

图 6  不同过冷度下元素 Al的偏析比曲线 

Fig.  6  Curves  of  segregation  ratio  of  Al  under  different 

supercoolings
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图 7  不同过冷度下的溶质分布 

Fig. 7  Solute distribution under different supercoolings: (a) ΔT=108 K; (b) ΔT=103 K; (c) ΔT=98 K; (d) ΔT=93 K; t=6 000Δt 

4  结论 

1) 镁合金贫 Al 区主要集中于一次枝晶干和二次 

枝晶臂的中心，溶质富集于液固界面前沿，枝晶尖端 

浓度梯度最大。 
2) 过冷度 ΔT会对枝晶尖端前沿的最高浓度  * L c  、 

枝晶干轴对称中心溶质  Al 的浓度  * S c  和枝晶尖端前沿 

溶质扩散层厚度 δ产生影响。 ΔT越大， * L c  越大， * S c  越 

大，δ越小，其具体关系分别为  * L1 c  ＞  * L2 c  ＞  * L3 c  ＞  * L4 c  、 
* 
S1 c  ＞  * S2 c  ＞  * S3 c  ＞  * S4 c  和 δ1＜δ2＜δ3＜δ4。 

3) 过冷度 ΔT会对偏析比 SR 产生影响。 ΔT越大， 
SR 越大，微观偏析越严重，具体关系为  SR1＞SR2＞ 
SR3＞SR4。 

4)  模拟结果和实验结果的对比以及基于凝固理 

论的分析验证了模型的可行性与正确性。 
5)  消除或者减轻微观偏析的合理方法是降低初 

始温度，然后再进行长时间的均匀化退火。 
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