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摘  要：通过相场法研究了 1073K 时效过程中 Ni-Al 高温合金 γ′相的析出动力学。结果表明：在形核长大阶段，

随 Al 成分增加，γ′相的生长动力学指数 m 值总体呈下降趋势，当 ρ≈0.5(ρ 为 γ′相半径与平均半径的比值)时，γ′

相数目达到最大，小于该尺寸的 γ′相几乎不存在。在 γ′相的粗化阶段，γ′相的生长动力学指数 m 值介于 2~3 之间，

γ′相的生长机制为溶质扩散与界面迁移共同作用的混合机制。粗化阶段 γ′相的尺寸分布符合 Gamma 分布，且粗

化后期满足标度律。在 γ′相的粗化后期，随时间的延长，γ′相的尺寸均匀性越好，且随 Al 成分增加，γ′相的粗化

机制有从溶质扩散机制向界面迁移机制的过渡。  
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镍基高温合金以其较高的高温强度、良好的塑韧

性以及优良的耐疲劳、抗氧化、抗热腐蚀等性能[1−3]，

被用于航空发动机的四大热端部件(导向器、涡轮叶

片、涡轮盘和燃烧室)。当前，镍基单晶合金已经发展

到第五代，使用温度高达 1100 ℃以上，其优异的高温

力学性能与在基体 γ-Ni 相共格析出具有 L12 结构的

γ′-Ni3Al 相有着密切联系，其中 γ′相体积分数甚至高达

65%以获得尽可能好的强化效果[4]。因此，通过理论

模拟[5−9]和科学实验研究[10−15]热处理过程中的 γ′相的

析出行为仍是研究热点之一。 
至今为止，γ′相的析出动力学的研究包括了实验

和计算模拟方法，所采用的实验手段主要包括了

TEM、APFIM、HREM、SWNS 等。HIRATA 等[11]通

过TEM方法研究了 γ′相的析出行为并计算了 γ′相的形

核率，WENDT 等[12]利用原子探针场离子显微镜技术

(APFIM)发现，即使在过饱和度很小的合金中，γ′相的

形核也能在很短的时间内完成。XIAO 等[13]利用高分

辨电子显微镜技术(HREM)研究 γ′相早期析出沉淀  
行为。 

而另一方面，通过计算机模拟 γ′相的析出也成为

研究 γ′相的析出行为的重要手段，模拟方法主要包括

解析法、相场法、Monte Carlo 法、有限元法等，其中，

相场法在 γ′相的析出动力学的研究中具有一定模型上

的优势，其通过在自由能泛函中引入体自由能、界面

能、弹性能等的影响，可有效地模拟复杂条件下的 γ′
相的析出行为。SIMMONS 等[16]采用相场方法研究了

等温和非等温条件下的 γ′相的析出行为，WEN 等[17]

通过相场法模拟了连续过程过程中的二次 γ′相的析出

行为，ZHU 等 [18]建立了模拟 γ′相生长的 KKS 模     
型等。 

在实验和模拟基础上，统计分析 γ′相的析出行为

所得到的规律性结果将为认知和改进热处理工艺提供

有效帮助。当前，显微组织生长行为统计规律的讨论

可分类两类：一类以显微组织形貌特征数据进行分析，

如体积分数、颗粒尺寸分布、平均半径、γ′相的长宽

比等[19−20]，选择恰当的形貌特征分析数据能够有效地

给出显微组织的生长机制[ 21−25]、分布特征等信息；另

一类以结构函数和动力学标度给出了显微组织生长过

程中的谱规律对显微组织生长动力学进行研究，这在

研究非晶、有序化等过程中得到应用[26]。借助显微组

织的统计分析方法，并将其引入 γ′相的生长动力学的

讨论，无疑将有助于解析 γ′相的析出机制。 
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基于此，本文作者利用相场法研究了 1073 K 时效

过程中 Ni-Al 高温合金 γ′相的析出动力学，包括 γ′相
的形核动力学与粗化动力学行为。通过研究形核长大

阶段 γ′相的生长动力学指数 m 与 γ′相的半径与平均半

径的比值 ρ 确定 γ′相的生长机制；研究粗化阶段的 γ′
相的尺寸分布及标度律分析 γ′相的粗化机制，最终解

析 γ′相的析出机制。 
 

1  计算模型 
 

二元合金的有序态可通过溶质原子在晶格位置 r
的占位几率 n(r)进行描述，n(r)的表达式可写为[27] 
 

)exp(i)exp(i)exp(i)( 332211 rkrkrkr ηηη +++= cn    (1) 
 

其中， 
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式中：k为波矢量；a 为晶格常数；c 为溶质原子的成

分；η1、η2、η3 为长程序参数，对应溶质原子成分波

的波幅，当 η1=η2=η3=0，所有亚晶格位置的占位几率

相等均为 c，由式(1)表示的晶体结构为 FCC 固溶体；

当 η1=η2=η3=η，面心立方晶胞顶角位置的占位几率

n1=c+3η，面心位置的占位几率 n2=c−η，则式(1)表示

L12晶体结构；当 η1=η且 η2=η3=0，或 η2=η且 η1=η3=0，
或 η3=η且 η1=η2=0 时，式(1)描述 3 种取向的 L10晶体

结构。 
采用(η1, η2, η3)=(0, 0, 0)表征 γ相；(η1, η2, η3)=(1, 1, 

1)，(η1, η2, η3)=(−1, 1, 1)，(η1, η2, η3)=(1, −1, 1)和(η1, η2, 
η3)=(1, 1, −1)表征 γ′相。 

为研究 γ′相的析出动力学，计算模型中考虑了溶

质原子扩散和有序化，方程采用求解保守场参数的

Cahn-Hillard 方 程 (3) 和 求 解 非 保 守 场 参 数 的

Ginzburg-Landau 方程(4)： 
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式中：M、L 为动力学常数；t 为时间；F 为自由能泛

函。 
其表达式为 
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式中：f(c, η1, η2, η3)为单位体积均匀有序相的非平衡自

由能密度函数；α和 β是梯度能系数；Eel为弹性能。

根据弹性力学理论，仅需要 3 个弹性常数 c11、c12、c44

即可表征晶体的对称性。因此，对 Eel进行了简化，选

用 WANG 等[28]推导的简化形式： 
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式中： 2
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从函数的表达式中看出：Bel的取值决定弹性应变

能的大小，Bel的符号决定弹性各向异性对应的情况。

因此，仅需要改变 Bel的取值即可表示系统所受的弹性

应变能大小。 

式(3)中的化学自由能密度函数 ),,,( 321 ηηηcf 采

用 Landau 多项式表达：  
=),,,( 321 ηηηcf  
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(8)  
式中：Δf 是模型的自由能密度；c2是任意成分，取值

在 γ相平衡成分 cm与 γ′相的平衡成分 cp之间，这里定

义 c2=0.15；B、C、D 为正数，为保证 γ相和 γ′相的自

由能阱深相等，参数的取值分别为  

)(2
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模拟中所采用参数的取值：Δf=5×107erg/cm3、

η0=1、cm=0.135、cp=0.234、c2=0.15、M=L=1、α=0.28、

β=0.1。由此所得到的 B、C、D 值与 Ni-Al 合金 1073K

条件下的 Gibbs 自由能数据匹配较好，可用于计算。 
 

2  结果与讨论 
 
2.1  1073K 时效时 γ′相的析出形貌 

2.1.1  Ni-Al 合金 1073K 时效时 γ′相的模拟结果 
本文作者计算了 Al 成分为 cAl为 0.16~0.21 时的 γ′

相的析出行为，并与 γ′相的形貌的实验结果进行了比

对。图 1 所示为相场法模拟 Ni-Al 合金 1073 K 时效时

γ′相的形貌演化行为。图中采用时间步表示时间，时 
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图 1  Ni-Al 合金 1073K 时效时 γ′相的形貌演化 

Fig. 1  Morphologies evolution of γ′ phase of Ni-Al alloy aging at 1073K: (a) 270th step; (b) 1200th step; (c) 6000th step;       

(d) 30000th step 

 

间步所对应的真实时间可通过公式
)]/([

*
2

1lAD
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行换算，其中 D 为扩散系数[29]： 
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式中：t*为时间步；l 为矩阵长度；A1为多项式系数，

A1=40。 
根据文献[11]的取值，选择 D=6.51×10−15cm2/s。

设置 512×512 矩阵表示 γ′相的形貌演化的区域，相邻

两矩阵单元之间所代表的实际空间尺寸为 l=19Å。系

统的初始状态为 Al 成分 cAl=0.18 的均匀过饱和固溶

体，代表基体 γ相。成分起伏作用下，γ′相开始形核(见
图 1(a))，析出的 γ′相尺寸较小，弥散分布且呈球状，

从灰度的对比不难发现，此时 γ′相的成分与基体相近；

到 270 步时，系统内形成大量的 γ′相的并逐步长大(如
图 1(b))，此时，γ′相的形貌仍旧没有明显的取向性；

在弹性应变能作用下，γ′相的形貌演变为方块状，并

择优沿〈100〉方向生长，与图 1(b)中的 γ′相的形貌相比，

此时 γ′相的明显发生粗化(见图 1(c))，1200 步时，尺

寸较小且数目较多的 γ′相逐渐演变为尺寸较大、数目

较少的 γ′相；在随后的时效过程中，γ′相尺寸进一步长

大，到 30000 步时，γ′相的尺寸稳定，最终形貌如图

1(d)所示。 
2.1.2  不同合金成分 γ′相的析出行为 

图2所示为 γ′相的平均半径和数目随时间的演化。

从图 2 中可以看到，γ′相的平均半径的演化大致经历

了 4 个阶段：第一阶段为 γ′相的形核孕育期，该阶段

没有 γ′相的析出，γ′相的平均半径和数目均为 0；第二

阶段为 γ′相的形核长大阶段，在该阶段，γ′相的析出相 
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图 2  不同成分下 γ′相数目与平均半径随时间的演化 

Fig. 2  Number (a) and average radius evolution of γ′ phase (b) 

with different components with time 

 

的数目和平均尺寸均快速升高，标志大量 γ′相的小核

心形成，并长大；达到峰值后，进入第三阶段，该阶

段发生了 γ′相粗化，此时，γ′相的体积分数没有明显变

化，但 γ′相间相互结合，使得 γ′相数目减小，平均尺

寸逐步升高；第四阶段，γ′相数目和平均尺寸基本达

到平衡。 
根据 γ′相数目演化峰值出现的时刻，可把 γ′相的

生长行为划分为形核长大和粗化两个阶段。形核长大

阶段，γ′相的核不断析出并逐步长大使得 γ′相的颗粒数

目和尺寸均增加；而粗化阶段，γ′相的相互合并，导

致尺寸虽然继续增大，但由于 γ′相合并，使得 γ′相数

目大幅下降。此外，依 γ′相的平均半径的演化显示，

形核长大阶段 γ′相的生长速度较快，而粗化阶段的生

长速度相对较慢(见图 2(b))。 
实际合金的 γ′相的生长行为应是 γ′相的形核、长

大及粗化同时进行、协同推进、相互重叠的过程，难

以进行阶段性划分，但不同时期 γ′相的生长行为，有

主要的生长行为控制，且大多数的 γ′相生长行为决定

该阶段进入怎样的生长阶段。 

2.2  形核长大阶段 γ′相的生长动力学机制 
2.2.1  形核长大阶段 γ′相的生长动力学 

根据 LSW 理论 [21]，相颗粒的生长行为满足

Wagner-Lifshitz 方程： 
 

ktrr mm =〉〈−〉〈 0                             (11) 
 
式中：r 和 r0 分别为 t 时刻和初始时刻的相颗粒平均

尺寸；m 为动力学指数[30]；k 为相颗粒生长速率相关

的常数。一般地，式(11)主要用于描述粗化阶段相颗

粒生长后期的动力学行为。最近研究发现，在相颗粒

生长前期，也具有相似的动力学行为，如满足动力学

标度律等[31]。 
根据式(11)，析出相平均尺寸的 m 幂次方与时间

满足线性关系。对式(11)进行线性变换，得到以下公

式： 
 

BARt m += a                                 (12) 
 
式中：A、B 为常数；Ra为析出相平均尺寸；m 为动力

学指数。由式(12)对形核长大阶段 γ′相的平均尺寸演化

进行了拟合。图 3 所示为 Ni-Al 合金形核长大阶段 γ′
相的平均半径演化的模拟结果与拟合结果的对比。图

3 中显示，拟合结果与模拟结果匹配较好，说明通过

该方法研究 γ′相的生长行为具有一定合理性。 
 

 
图 3  Ni-Al 合金形核长大阶段 γ′相的平均半径 Ra随时间演

化的模拟结果与 t=ARa
m+B 非线性拟合结果的对比 

Fig. 3  Comparison between simulation results and nonlinear 

fitting results by t=ARa
m+B on mean radius of γ′ phase 

nucleation at growth stage of Ni-Al alloy evolution 

 
表 1 对拟合参数值进行了整理。从表 1 中可看到，

随着 Al 成分增加，m 值总体上减小，说明 γ′相的长大

速度总体较快。但也发现，当 cAl＞0.19 时，该规律失

效。由此可知，随 Al 成分增加，形核长大阶段 γ′相的

生长速度并不呈线性关系。究其原因在于：当 Al 成分 
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表 1  形核长大阶段 t=ARa
m+B 公式对 γ′相的平均半径演化

非线性拟合得到的参数值 

Table 1  Parameters obtained from nonlinear fitting on mean 

radius evolution of γ′ phase by using t=ARa
m+B at nucleation 

growth stage 

cAl A m B 

0.16 0.000301 2.475 581.3 

0.17 0.001236 2.250 272.9 

0.18 0.022062 1.681 170.6 

0.19 2.290616 0.8643 48.43 

0.20 0.520627 1.089 56.27 

0.21 3.090497 0.7745 6.763 

 
较低时，随 Al 成分增加，基体的过饱和度越大，促使

γ′相的长大速度也越快，而当 cAl＞0.19 时，随 Al 成分

增加，由于形核初期的形核率增加导致，γ′相的生长

过程中基体的过饱和度反而减少，从而增加了 γ′相的

生长速度的不确定性。 
2.2.2  形核长大阶段 γ′相的尺寸分布 

为定性描述 Ni-Al 合金早期的形核长大行为，选

择 UDIMET720Li 合金的实验结果与本文的模拟结果

进 行 了 对 比 。 图 4 所 示 为 不 同 冷 却 速 率 时

UDIMET720Li 合金 γ′相的尺寸与析出数量的关系[32]。

在该过冷条件下，γ′相的发生了多次析出，生成了多

次 γ′相，特别注意到，在 0.0167K/s 的冷速下，三次 γ′
相与四次 γ′相的尺寸分布并没有完全分开，而已经分

开的 γ′相的尺寸分布呈正态分布特征。这意味着四次

γ′相仍处于形核长大阶段，此时四次 γ′相的尺寸分布的

形貌与模拟结果相似(见图 5(a))，包络线具有对数函数

的曲线特征，间接证明了模拟结果的合理性。 
 

 
图 4  不同冷却速率时 UDIMET720Li 合金 γ′相的尺寸与析

出数量的关系[32] 

Fig. 4  Relationship between γ′ phase radius and precipitate 

number of UDIMET720Li alloy at different cooling rates[32] 

图 5 所示为形核长大阶段 γ′相的尺寸分布。其中

横坐标为 γ′相半径 R 与平均半径〈R〉的比值，说明 γ′析
出相的相对大小；纵坐标为 γ′相尺寸的分布密度。从

图 5 中看到，此时 γ′相的尺寸分布不再服从正态分布，

而具有对数函数分布的特征。 
 

 

图 5  通过函数 f(ρ)=A×C 
−Dρ+B 拟合的不同成分Ni-Al 合金

形核长大阶段 γ′相尺寸的分布对比 

Fig. 5  Comparison between simulation results and nonlinear 

fitting results by f(ρ)=A×C 
−Dρ+B on γ′ phase particle size 

distribution at nucleation and growth stage: (a) cAl=0.17; (b) 

cAl=0.19; (c) cAl=0.21 
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根据尺寸分布的情况，本文作者建立了拟合 γ′相
的尺寸分布的拟合函数，形式为 f(ρ)=A×C−Dρ+B。其

中 A、B、C、D 为拟合参数；ρ=R/〈R〉。其拟合结果在

图 5 中进行了显示，从拟合结果看，拟合函数与模拟

结果匹配较好，此外，从拟合结果看到，随 Al 成分增

加，γ′相的尺寸分布曲线的弯曲度增大，这说明在形

核长大阶段，大尺寸 γ′相的比例随 Al 成分增加而逐渐

减小，小尺寸 γ′相的比例随Al成分增加而进一步增大。

Al 成分增大更有利于促进 γ′相的核生成。 
 
2.3  粗化阶段 γ′相的生长动力学机制 
2.3.1  粗化阶段 γ′相的生长动力学 

图 6 同样借助相颗粒生长动力学公式 t=ARa
m+B

对粗化阶段 γ′相的生长行为进行了拟合。由图 6 可看

出，模拟结果与拟合结果也具有较好的一致性。 
 

 
图 6  Ni-Al 合金粗化阶段 γ′相半径 Ra随时间演化的模拟结

果与 t=ARa
m+B 非线性拟合的结果对比 

Fig. 6  Comparison between simulation results and nonlinear 

fitting results by t=ARa
m+B of γ′ phase radius of Ni-Al alloy 

with time at coarsening stage 

 
通过对 cAl为 0.16~ 0.21 这 6 种成分下 γ′相的生长

行为的拟合，得到如表 2 的拟合参数值。从表 2 中看

到，γ′相生长动力学指数 m 的取值在 2~3 之间，较形

核长大阶段 γ′相的生长动力学指数值要高，说明该阶

段 γ′相的生长速度明显减慢。根据相颗粒生长一般结

果，溶质扩散型相颗粒生长的动力学指数 m 的取值为

3[33]，而界面迁移型相颗粒生长的动力学指数 m 的取

值为 2[34]，从所得到的模拟结果发现，粗化阶段的 γ′
相的生长动力学指数值刚好介于两种粗化机制之间，

即说明 γ′相的粗化行为同时受到溶质扩散和界面迁移

的作用。由于弹性应变能的作用，使得 γ′相的生长具

有各向异性特征，在 γ′相粗化阶段，受生长方向限制，

溶质原子的扩散及 γ′相的界面的迁移主要沿〈100〉方向

进行，导致两种机制发生交叉，因此其生长动力学指

数在 2~3 之间。VAITHYANATHAN 等[35]曾对 m=3 时

γ′相的生长行为进行了线性表示，线性拟合结果与 γ′
相的生长行为有较好的一致性，但本研究显示 m 的取

值并非等于 3，而是介于 2~3 之间才更精确，说明粗

化阶段 γ′相的生长机制是溶质扩散和界面迁移的混合

机制。 
 
表 2  粗化阶段 t=ARa

m+B 公式对 γ′相的平均半径演化非线

性拟合的参数值 

Table 2  Parameters obtained by nonlinear fitting mean radius 

evolution of γ′ phase using t=ARa
m+B at coarsening stage 

cAl A m B 

0.16 0.000886 2.554 118.3 

0.17 0.008864 2.183 −482.9 

0.18 0.000718 2.533 −4.235 

0.19 0.013072 2.079 −639.4 

0.20 0.000026 2.963 416.38 

0.21 0.004260 2.212 2.2118 

 

2.3.2  粗化阶段 γ′相的尺寸分布 
通过 7 种分布函数[36]对粗化阶段的 γ′相尺寸分布

进行拟合，从而进一步研究 γ′相的粗化机制，并探究

了 Al 成分对 γ′相的尺寸分布的影响。 
7 种分布函数在表 3 中进行了显示，公式中

ρ=R/〈R〉，α、β、μ为拟合参数。 
2.3.2.1  分布函数与 γ′相的尺寸分布的对比 

图 7 所示为 7 种分布函数拟合粗化阶段 γ′相尺寸

分布的结果对比。图 7(a)中显示了 Hillert、Wagner(1) 
及 Wagner(2)分布函数拟合结果与 γ′相的尺寸分布的

对比。从结果看，3种分布函数峰所对应的ρ值偏向ρ=1
的右侧，而 γ′相的尺寸分布的峰偏向 ρ=1 的左侧，两

者的偏差很大，这从侧面反映 γ′相的粗化行为并不满

足理想相颗粒粗化动力学行为，难以用扩散控制或界

面迁移控制颗粒生长机制表征 γ′相的粗化行为。 
图 7(b)显示了 Lorgnormal、Weibull、Gamma、

Rayleigh 函数分布的拟合结果。从图中看到，

Lorgnormal 和 Weibull 函数拟合的结果仍存在较大偏

差，但可准确定位曲线峰的 ρ值位置。Gamma 函数和

Rayleigh 函数的拟合结果与 γ′相的尺寸分布有较好的

对应关系，其原因在于两种函数的拟合参数相对较多，

因而函数能有更多的变化。 
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表 3  拟合粗化阶段 γ′相的尺寸分布函数 

Table 3  Distribution functions of γ′ phase size distribution at 

fitting coarsening stage 

Distribution 

function 
Function 

Hillert )
2

4exp(
)2(

2e4)( 4
2

ρρ
ρρ

−
−

−
=f  
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3
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图 7  分布函数对 γ′相粗化阶段尺寸分布的拟合结果对比 

Fig. 7  Comparison among results of distribution functions for 

γ′ phase size distribution fitting at coarsening stage 

2.3.2.2  分布函数随时间和 Al 成分的变化 
经多种Al成分下 γ′相的尺寸分布拟合结果比较发

现，Gamma 函数有更好的拟合结果，故使用 Gamma
函数拟合 γ′相的尺寸分布曲线。 

图 8 所示为 Ni-Al 合金 1073K 时效时 γ′相的粗化

阶段几个不同时刻的 γ′相的尺寸分布与不同Al成分下

γ′相的尺寸分布。从图 8(a)中看到，粗化阶段 γ′相数目

的峰值出现在 ρ=0.7 左右，反映出 γ′相尺寸的差异性

较大，这使得较大的 γ′相虽然数目较少，但尺寸相对

较大。 
从图 8 中也观察到，随时间演化 γ′相的尺寸分布

的峰值所对应的 ρ值有升高的趋势，说明在粗化过程

中 γ′相尺寸逐渐均匀化。而 12000 步后，γ′相的尺寸分

布几乎重合在一起。粗化阶段 γ′相的半径虽然增长，

但其尺寸分布则没有变化，这意味着 γ′相的粗化后期

符合标度生长法则，γ′相的后期生长仅仅是尺寸大小

发生了变化，而 γ′相的相对尺寸并未受到影响，其生

长行为具有自相似性，即满足标度律。 
 

 

图 8  Ni-Al 合金 1073K 时效过程 γ′相的尺寸分布随时间的

演化与不同 Al 成分下 γ′相的尺寸分布 

Fig. 8  Evolution of γ′ phase size distribution with time (a) and 

γ′ phase size distribution at different content of Al (b) during 

Ni-Al alloy aging at 1073K 

≥
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图 7(b)显示了不同成分 γ′相的尺寸分布。从图 8(b) 
中看到：随 Al 成分增加，γ′相的尺寸分布曲线的峰值

逐步升高，且曲线峰逐步向较小 ρ值方向过渡。曲线

峰值升高的结果说明，在峰所对应的 ρ值区间有较多

γ′相存在，而对于曲线峰逐步向小 ρ 值方向过渡，意

味着 γ′相的粗化阶段，较小尺寸的 γ′相数目相对较多。

该现象的原因在于：在较小 Al 成分时，γ′相的粗化行

为主要通过 Oswald 粗化方式进行，体扩散起了较大

作用，而界面迁移导致 γ′相的粗化的因素相对较弱，

这使得 γ′相的均匀性相对较高。随着 Al 成分增加，形

核长大过程中有较多的 γ′相析出，γ′相间的距离减小，

体扩散导致 γ′相的粗化的因素逐渐减弱，而界面迁移

导致 γ′相的粗化的因素逐渐增强，从而使得界面迁移

导致从形核长大阶段过渡到粗化阶段，γ′相的数目快

速减少的同时，也使得 γ′相的尺寸的差异性增大。此

外，从模拟结果同时看到，不论 Ni-Al 合金中 Al 成分

大小如何，大于 3 倍平均尺寸的 γ′相几乎不存在，这

与形核阶段的 γ′相的尺寸分布相似，存在一个阈值把

γ′相的尺寸划分为两部分，超越阈值范围内的 γ′相的几

乎不存在。 
 

3  结论 
 

1) 在形核长大阶段，随 Al 成分增加，γ′相的生长

动力学指数 m 值总体呈下降趋势，从 γ′相的生长行为

难以判定该阶段 γ′相的生长机制，根据该阶段 γ′相的

尺寸分布可知，当 ρ=0.5 左右时，γ′相的数目达到最大，

小于该尺寸的 γ′相几乎不存在。 
2) 在 γ′相的粗化阶段，γ′相的生长动力学指数 m

值介于 2~3 之间，γ′相的生长机制为溶质扩散与界面

迁移共同作用的混合机制。粗化阶段的 γ′相的尺寸分

布符合 Gamma 分布，且粗化后期满足标度律。 
3) 在 γ′相的粗化后期，随时间演化 γ′相的尺寸均

匀性变好，当 Al 成分增加，γ′相的粗化机制有从溶质

扩散机制向界面迁移机制的过渡。 
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4. Institute of Material Genome, Shanghai University, Shanghai 200444, China) 

 
Abstract: The kinetics of the γ′ phase precipitation for Ni-Al superalloys at 1073K was studied by the coherent 

phase-field method. The results shows that, at the nucleation and growth stages, as the Al composition increases, the 

kinetic exponent m of γ′ phase growth shows an overall declining trend. It is difficult to determine the growth 

mechanism of the γ′ phase. According to the γ′ phase size distribution at the nucleation and growth stages, it is known 

that the number of γ′ phase particles reaches the maximum near ρ=0.5 (ρ is the ratio of γ′ phase radius to its average 

radius). The particles with size smaller than ρ=0.5 are much less. During the coarsening stage, the range of m value is 

between 2 and 3. The growth mechanism of the γ′ phase is hybrid comprised of the solute diffusion mechanism and the 

boundary migration mechanism. The size distribution of γ′ phase at the coarsening stage approaches the Gamma 

distribution and satisfies the scaling rule at the late period of coarsening. Besides, as the Al composition increases, γ′ 

phase size becomes more uniform and γ′ phase coarsening mechanism changes from the solute diffusion mechanism to 

boundary migration mechanism. 

Key words: Ni-based superalloy; phase-field method; precipitation kinetics; growth mechanism; kinetic exponent 
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