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摘  要：合金性能主要取决于凝固过程中形成的枝晶、共晶组织和气孔等缺陷的形貌和分布。凝固过程是

一个热质流交互作用的复杂相变过程，对多物理场作用下凝固组织和气孔等缺陷进行研究，是掌握和控制

凝固过程，获得优良材料性能的关键。本文综述了合金凝固组织和气孔演变模拟方法的研究进展，尤其对

相场法在求解枝晶、共晶组织和气孔等缺陷方面的研究，从定性到定量、纯物质到多元合金、两相到多相、

单物理场到多物理场耦合等角度进行了总结和展望；对当前相场模拟中的六大高性能算法进行了总结，提

出未来的研究方向将集中在相场理论完善、参数确定和计算效率提升等方面。 
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作为材料科学中四要素(组织结构−制备加工−

材料性能−使用性能)中的两大要素，合金凝固微观

组织结构对其材料性能有重要影响。对凝固过程进

行深入研究，是掌握和控制凝固过程，获得优良材

料性能的关键[1−2]。作为物质从液态到固态的转变

过程，凝固是一个热量、质量和动量多变量多物理

场交互作用的不可逆过程，是一个界面动力学和毛

细作用相耦合的自由边界问题[3]。在成分起伏、结

构起伏和能量起伏达到要求后，稳定的晶核在液相

中形核并长大。伴随着体系吉布斯自由能的降低，

固液界面向前推移，并受到晶体各向异性界面能的

制约。当温度、浓度等出现扰动时，界面失稳。在

传热传质传流交互作用，以及不同的温度梯度和凝

固速度等条件下，固液界面呈现平面状、胞状、树

枝状等各种形貌。随着固相率的增加，结晶潜热使

凝固区域温度变得不均匀，改变了晶体的生长速率

和形貌特征，当温度过高时，还会发生再辉现象[4]。

界面处溶质的再分配将会造成浓度差或密度差，加

之外界的物理扰动，熔体的流动不可避免。流动

会进一步改变温度和溶质浓度的分布，影响凝固

过程[5−6]，如促进柱状晶向等轴晶转变[7]、造成枝晶

偏析[8]等。因此，合金凝固过程是一个温度场、溶 
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质场和流场等多物理场交互作用的复杂演变过程。 

合金在凝固过程中主要形成枝晶和共晶两种

微观组织。KURZ 等[9]认为这两种微观组织或其组

合构成了所有金属凝固后的微观结构。枝晶组织源

于平界面在热扰动或溶质扰动作用下的失稳，界面

产生凸起和凹谷。凸起尖端处由于 Gibbs-Thomson

毛细效应，热质传输速度较快，生长较快；而凹谷

处由于富集了从尖端处排出的溶质，生长速度较

慢，平界面开始向胞状界面转化。随着凝固速度的

增加，胞状界面开始沿枝晶择优生长方向生长，对

应于密排晶面形成的锥体主轴方向，如立方晶系铝

铜合金的优先生长方向为 100 方向。晶体的界面

由界面能较小的晶面所组成，胞状晶向树枝晶转

化[10]。共晶组织是两个或多个固相同时从液相中析

出时形成的微观结构。对于金属−金属型共晶，新

形成的两相熔化熵较低，为非小平面相，共晶规则

程度较高，一般呈现层片状或棒状结构。共晶生长

过程中，采取分枝、搭桥方式，各相协同生长[11]。

由于共晶合金通常具有与纯金属相当的优良铸造

性能和良好的力学性能，铸造合金的成分多接近其

共晶成分[9]。 

在合金凝固过程中，气体溶解度下降，析出压

力增大；当析出压力大于外界压力时，气体析出形

成气泡；如果凝固速度大于气泡的外逸速度，气泡

就会残留在金属中形成气孔。氢作为与铝等金属发

生作用最活泼的气体元素之一，在液固两相中的溶

解度相差数十倍[12]。当温度降低时，氢溶解度迅速

下降，其结合成的分子氢，因不溶于金属，析出后

形成的气孔是合金中最常见的缺陷之一[13]。气孔的

存在不仅会减少有效承载面积，造成应力集中，成

为裂纹断裂源，还会增加缺口敏感性，恶化材料的

力学性能(如塑性、强度和抗疲劳能力)。 

各种实验手段，如扫描电镜、透射电镜、X 射

线同步辐射技术、中子衍射技术等，加深了我们对

凝固过程的认识。但由于凝固过程的复杂性，实验

条件易受干扰，实验参数不易精确控制；部分合金

样品还易受污染，增大了原位观察难度。随着计算

材料学的发展，通过数值模拟再现凝固过程，并与

实验相结合，不仅可以减少在工艺优化方面必须进

行的大量实验，降低成本，还可以精确预测凝固过

程，获得主要工艺参数与凝固组织间的定量关系，

指导工艺优化，缩短研发周期，为实现绿色制造、

数字化制造和精确化制造提供有效途径。 

凝固过程模拟方法经历了由定性到半定量再

到定量的发展历程。早在 1966 年，OLDFIELD[14]

通过将宏观过程的模拟结果与微观的形核和生长

速率相结合，实现了对铸件组织的模拟预测。随着

计算机技术的发展，直到 20 世纪 80 年代，关于凝

固过程模拟研究的文献才大量出现[15−17]。经过近

40 年的发展，凝固组织模拟方法日臻完善。其中相

场法(Phase-field method，PFM)以其热力学严谨性，

已成为凝固组织模拟领域非常有前景的方法。它假

设相界面具有一定宽度，引入相场序参量刻画体系

不同状态，并能够很好地与其他物理场进行耦合。 

本文将首先对凝固组织和气孔演变模拟方法

进行综述，然后着重对相场法在求解枝晶、共晶组

织和气孔缺陷时的研究进展，以及相应的高性能算

法进行总结和展望，最后总结当前研究不足，并提

出未来可能的发展方向。 

 

1  凝固组织和气孔演变模拟方法综述 
 

1.1  凝固组织模拟方法综述 

凝固组织模拟方法主要有确定性方法、随机性

方法和相场法三大类。确定性方法以凝固动力学为

基础，基于离散体积元直接求解连续性方程。它假

设形核密度和生长速率都可以通过实验确定，一旦

形核，晶体就按与界面推移速度相同的速度生长，

在考虑宏观偏析和固态传输时更接近实际凝固过

程[18−19]；但它无法预测凝固过程中的随机现象，如

晶核的随机分布、晶体的随机取向、能量和结构起

伏等，由于未考虑结晶过程和晶体学形貌，也无法

预测铸型壁面处的晶粒选择现象、晶体的竞争生长

和淘汰过程，以及柱状晶向等轴晶转变等。随机性

方法则是考虑形核生长过程中的随机现象，通过概

率论方法研究凝固过程，其模拟结果更接近实际。

常用的随机性方法有蒙特卡罗(Monte Carlo)[20−21]和

元胞自动机(Cellular automata，CA)[22−23]。蒙特卡罗

方法以最小界面能为基础，通过考虑固液界面和不

同晶粒间界面能的改变来模拟晶体的生长过程，但

忽略了宏微观传输过程的细节，物理机制不严谨，

且步长和凝固时间无关，与实际不符。CA 方法结

合了确定性和随机性的优点，以形核的物理机理和

晶体生长动力学理论为基础，能够刻画过冷度和溶
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质浓度的影响，以及柱状晶向等轴晶转变等行为，

但是只是将能量方程和形核生长过程相结合，难以

定量刻画相变过程，且数值精度受网格划分影响，

对实验结果依赖性大。确定性方法和随机性方法都

需要对固液界面进行追踪，在处理复杂界面演变，

尤其是三维情形时，难度较大。PFM 基于金兹堡−

朗道理论，通过微分方程组刻画整个体系的演变，

可以对凝固过程进行高精度模拟[24−25]。同时，它通

过引入序参量刻画体系的各个状态，避免了对固液

界面的追踪，消除了形状误差，在刻画相变和晶体

形貌演变时有着独特的优势。但由于 PFM 假设相

界面具有一定宽度，离散网格尺寸受到限制，同时

需要求解高度耦合的非线性方程组，计算效率低是

主要瓶颈。 

CA方法和 PFM是当前凝固组织模拟方法的主

流，典型的单枝晶模拟结果如图 1(a)所示。其中，

CA 方法能够在较大尺寸范围内描述晶体生长，可

以与宏观温度场耦合，广泛应用于实际凝固过程的

组织预测，对工业生产和工艺改善发挥着有效的指

导作用。自 1993 年，RAPPAZ 等[22−23]采用 CA 方

法模拟凝固组织演变过程以来，CA 方法已在国内

外吸引了广泛关注。国外的研究者有 SASIKUMAR

等[26−27]、DILTHEY 等[28]、STEFANESCU 等[29−30]、

LEE 等[31−32]和 REUTHER 等[33−34]，国内的研究者

有中科院金属所的李殿中等[35−36]、西北工业大学的

黄卫东等[37]、东南大学的朱鸣芳等[38−39]、东北大学

的朱苗勇等[40−41]、清华大学的许庆彦等[42−43]、熊守

美等[44−45]。他们在对 CA 方法改进的同时，对铝合

金、镁合金、镍基高温合金等的凝固组织形貌及铸

造工艺参数的影响都开展了大量研究。尽管 CA 方

法的模拟结果能与实验结果匹配很好，但是在物理

机制上，CA 方法没有 PFM 严谨，在刻画复杂晶体

形貌以及揭示相变热力学机理上，PFM 有着更为显

著的优势。CA 方法假设体系的每个单元有若干个

状态，每个单元状态的更新取决于其自身以及相邻

若干个单元的状态，相变过程相当于一系列“微观

决策”的积累[18]。而 PFM 基于热力学一致性，体

系的演变由体系自由能或熵的变化驱动，体系朝着

吉布斯自由能减小或熵增的方向进行。国外的研究

者有 KARMA 等[46−47]、BECKERMANN 等[48−49]、

KIM等[50−51]、STEINBACH等[52−53]、OHNO等[54−55]，

国内的研究者有西北工业大学的王锦程等[56−57]、邢

辉等[58−59]，华中科技大学的魏伯康等[60−61]、周建新

等[62−63]、蒋平等[64−65]，中科院金属所的李殿中等[66−67]，

清华大学的许庆彦等[68−69]、荆涛等[70−71]、熊守美

等[72−73]。他们在拓宽 PFM 的应用范围和提高计算

效率方面都开展了大量研究。 

将 CA 方法在处理大尺寸问题时的高效率与

PFM 的高物理精度相结合，开发一种混合模型，被

认为是凝固组织模拟领域里一个非常有前景的数

值方法[34, 74]。2013 年，TOURRET 等[75]提出的枝晶

针状网络法(Dendritic needle network，DNN)能够对

枝晶生长动力学进行定量描述，在一定程度上弥合

了CA方法和PFM在刻画组织演变时时间和空间尺

度上的差距，典型的多枝晶模拟结果如图 1(c)所示；

并于 2019 年考虑流场[76]，采用 DNN 研究了流场对

枝晶形貌演变的影响。考虑到微观组织属于介观尺

度，1999 年，STEINBACH 等[77]基于枝晶形状，引入 

 

 
图 1  各种数值模拟方法的典型模拟结果 

Fig. 1  Comparison of typical simulation results via different numerical methods: (a) Equiaxed dendrite simulated by PFM 

and CA[34]; (b) Columnar dendrites simulated by PFM and MEM[78]; (c) Equiaxed dendrites simulated by DNN[76] 
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滞流膜(Stagnant film)的概念，提出了介观包络层模

型(Mesoscopic envelope model，MEM)，研究了过冷

熔体中枝晶形貌的演变。2017~2019 年，VIARDIN

等[78]和 OLMEDILLA 等[79]基于 MEM 进一步研究

了多枝晶的竞争生长以及晶粒间的相互作用，拓宽

了 MEM 在凝固组织模拟领域的应用范围，典型的

模拟结果如图 1(b)所示。目前，凝固组织模拟方法

正在向多尺度方向发展，如何高精度弥合微观组织

尺度和宏观实体尺度间的差距，开发能够高精度、

高效率实现跨尺度组织模拟的方法，成为当前的研

究热点。 

 

1.2  气孔演变模拟方法综述 

合金中的孔隙缺陷根据形成原因分为收缩孔

隙(Shrinkage porosity)和气孔(Gas porosity)两类。收

缩孔隙是由于在凝固过程中，受枝晶网络阻碍，液

体补缩不足造成，其形状依赖于枝晶网络形状，尺寸

在几微米到几毫米之间。2005 年，STEFANESCU[80]

综述了收缩孔隙的各种模拟仿真技术，包括经验函

数模型、基于氢扩散的多孔介质模型和氧化物卷入

模型等。气孔则主要源于未从金属液中排出的气

泡。以析出性气孔为例，当温度降低时，气体溶解

度降低，而固相中气体的溶解度又低于液相。随着

凝固的进行，合金液体中的气体浓度增加，超过饱

和溶解度后将形成气泡。气泡若未及时从液体中逸

出，将会演变为气孔缺陷。 

孔隙形成后不断演变，直至其周围的压力、气

体溶解度和界面能等达到平衡。以溶有氢元素的铝

铜合金为例，体系包括溶有原子氢的液相、溶有原

子氢的固相和气态的分子氢。凝固过程中，氢首先

与初生铝枝晶发生反应，当温度降到共晶温度后，

再与铝铜共晶发生作用。如果合金熔体中含有其他

金属元素或杂质，作用过程会更加复杂。图 2 所示

为微观孔隙形成时的复杂相互作用过程[81]。为了对

凝固过程中孔隙的形成和演变过程进行刻画，需同

时考虑温度场、流场的演变，压力的传递，合金溶

质和原子氢的扩散和输运，晶粒的形核及其在温度

场、溶质场和流场交互作用下的生长，气泡的形核

及其在固相网络挤压下的变形收缩等。这将会使数

理模型非常复杂，对模拟参数的要求也会较高。此

外，固相形貌的复杂性会进一步增大固液气三相问

题求解的难度。 

为了对孔隙缺陷的形成和演变进行预测，LEE

等[81]对截止到 2001 年出现的各种模拟方法按照时

间顺序进行了详细的综述报道，尤其是将各方法在

实际应用中的优缺点进行了对比，并将其细分为五

类，见表 1 中模型Ⅰ至Ⅴ。模型Ⅰ至Ⅲ均假设微孔的

形成原因是液体补缩不足，微孔的生长主要受凝固

时的体积收缩影响，忽略了气体扩散的影响。LEE

等[82−83]通过将铝铜合金微孔形核、生长的 X 射线

原位观察结果与分别采用凝固收缩、气体扩散两种

驱动方式控制的计算结果相结合，发现当糊状区尺

寸小于 20 mm 时，微孔形成主要受气体扩散控制，

进一步建立了气体扩散控制模型Ⅳ和基于气体扩

散控制的随机模型Ⅴ，并将其首次应用到了铝铜合

金[84]和铝硅合金[85]中微孔缺陷的预测。 

 

 

图 2  微观孔隙形成时的复杂相互作用过程示意图 

Fig. 2  Schematic diagram of formation process of micropores during solidification[81] 
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表 1  微观孔隙模拟方法的对比 

Table 1  Comparison of different simulation methods of micropore 

Model Comment Reference 

Ⅰ. Analytic solutions 

It can predict the pore size but is inapplicable for complex 

shaped industrial castings, and it cannot predict the 

formation, morphology, and distribution of the pores. 

PIWONKA 

 et al[95] 

Ⅱ. Criteria functions 

It can only be applied in some specific cases, and the 

accuracy is highly dependent on the alloys, casting 

techniques and geometries. 

NIYAMA et al[96] 

Ⅲ . Darcy’s law coupled with the 

conservation and continuity equations 

It can predict the volume fraction, distribution and average 

size of the porosity, but it cannot solve the interaction 

between microstructures and pores. 

KUBO et al[97] 

Ⅳ . Hydrogen-diffusion-controlled pore 

growth models 

It considers the gas-diffusion-limited growth and can 

achieve a good agreement with experiments, but it ignores 

the stochastic nucleation and shrinkage-driven growth of 

pores. 

ATWOOD  

et al[83] 

Ⅴ . Diffusion-controlled growth models 

coupled with stochastic nucleation (e.g., 

CA) 

It overcomes the limitations of Model IV and can solve the 

interaction between microstructure and pores, but the 

accuracy depends on the experiments. 

LEE et al[84] 

Ⅵ. Level set method 

It can simulate the growth and deformation of the pores, 

but it ignores the shrinkage effect and simplifies the bubble 

shape. 

KARAGADDE 

et al[98−99] 

Ⅶ. Phase-field method 

It avoids the explicit tracking of the phase interfaces and 

can obtain the evolution process of all phases, but the pore 

nucleation is ignored and the computing efficiency needs to 

be improved. 

ZHANG et al[100] 

 

2001 年后，微孔缺陷的数值建模方法主要集中

在氢扩散控制的气泡生长模型、随机模型和相场模

型上。在氢扩散控制的气泡生长模型方面，通过与

体积平均方法相结合，CARLSON 等[86−88]对铝合金

铸件中的收缩孔隙和气孔进行了预测，发现孔隙量

随冷却速率增大而减少的原因主要是受氢扩散能

力的制约，收缩孔隙在高冷却速率和低温度梯度时

所占比例较大，而气孔则主要受合金中有限速率的

氢扩散影响。ZHU 等[89]则提出了用于预测铸件中

微孔缺陷的两阶段方法。孔隙的体积分数在第一阶

段基于压力的降低进行计算，在第二阶段则是根据

固相网络中残留的液相体积分数进行计算。BACKER

等[90]通过将枝晶间的液体流动模型和扩散控制的

孔隙演变模型相结合，实现了对孔隙最大尺寸和孔

隙体积分数的精确预测。YAO 等[91]假设气孔形核位

置是氢过饱和度的高斯函数，对铝合金中的孔隙体

积分数和尺寸分布进行了预测。KHALAJZADEH

等[92]采用孔洞中心方法，将孔隙半径作为冷却速

率、温度梯度、气体扩散速率和收缩率的函数，将

收缩孔隙和气孔同时考虑，实现了对铸件中各部位

孔隙率的预测。国内西北工业大学的介万奇等[93−94]

综合考虑氢含量、体积收缩和界面张力等因素，建

立了基于枝晶形态的微孔形成模型，研究了微孔形

成的临界固相分数、组织尺寸等因素的影响。 

随机模型是在氢扩散控制的气泡生长模型基础

上，采用概率方法预测气泡的形核过程
[84]

。为同时

考虑晶粒和气泡的形核和演变，HUANG 等[101−102]

在 RAPPAZ 等[22−23]提出的 CA 方法基础上，引入气

相单元，采用随机模型对晶粒生长过程中气泡的形

核和演变过程进行了预测。ATWOOD 等[85]将 CA

方法和有限差分方法相结合，对枝晶组织和气泡的

生长过程，以及气泡的形貌和尺寸分布进行了预
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测。在该方法中，体系中所有单元的初始状态都是

液相，当过冷度变化时，液相单元转变成固相，枝

晶形核并生长，在界面处发生溶质再分配；当局部

的氢过饱和度超过设定阈值时，单元的状态由液相

变为气相，气泡的大小由理想气体定律和西华特定

律决定。NABAVIZADEH 等[103−104]将固液界面和

气液界面分开考虑，二者分别用 CA 和 PFM 求解，

并比较了在求解气液界面时 PFM 和 Shan-Chen 模

型[105−106]的优缺点；在此基础上，研究了微重力条

件下，气泡诱导的马兰戈尼对流对枝晶凝固过程的

影响。国内清华大学的董树勇等[107−108]将微观组织

CA 方法、枝晶间液体流动模型和气孔的形核长大

模型等结合，实现了对铝合金中微孔尺寸和分布的

预测。南京航空航天大学的魏艳红等[109−110]采用 CA

方法实现了枝晶形态和气孔形貌的耦合演变模拟。

东南大学的朱鸣芳等[111−113]将 CA 方法和格子玻尔

兹曼方法(Lattice Boltzmann method，LBM)相结合，

对流场作用下的枝晶和共晶演变、气泡运动和变形

等进行了大量研究，建立了格子玻尔兹曼−元胞自

动机−有限差分模型，实现了和实验观察结果相一

致的精确预测。 

PFM 引入序参量刻画固液气三相，基于热力学

一致性，建立序参量随时间的演变方程，无需追踪

相界面位置。PFM 物理机制严谨，在揭示凝固机

理、探究组织和缺陷间的相互作用方面有着独特的

优势，但目前在研究凝固过程中的固液气三相相互

作用时仍不是很完善，详见第 2.3 节。 

综上，针对合金凝固过程中组织和孔隙演变过

程的研究已经持续了半个世纪，经历了从简单的解

析模型到能够刻画孔隙形核长大及其与组织相互

作用的复杂数理模型的发展。结合实验结果，这些

模型在一定条件下实现了对孔隙形成规律的预测， 

但由于只适用于特定情况，难以推广应用于其他合

金和工艺中。如何克服表 1 中各模型的不足，并考

虑凝固过程中初生相和共晶相等不同相态的差异，

建立一个能同时预测组织和孔隙形貌、孔隙形成位

置和分布的新模型以指导实际生产，是当前微孔建

模的研究关键所在。 

 

2  合金凝固组织及气孔演变 PFM 研
究进展 

 

PFM 是一种弥散界面模型，与尖锐界面模型不

同，它假设相界面具有一定宽度，通过引入一个在

相界面连续变化的相场序参量 来刻画体系的状

态，如图 3 所示。以固液两相为例，在固液两相

中分别为 1 和 0，当在 1 和 0 之间变化时，则代

表固液界面。通过求解获得的时空分布，即可得

到体系在任何时刻的状态。这样避免了在尖锐界面

模型中对复杂相界面的追踪，使得复杂形貌的演变

问题(如三维枝晶组织演变)变得可解[114]。 

将尖锐界面弥散化的思想可以追溯到 1894 年，VAN 

DER WAALS 引入热力学势梯度量刻画弥散相界面

演变问题[115]。1958~1961 年，CAHN 等[116−118]使用

界面弥散化思想研究了非均匀体系平界面结构的

自由能演变问题，针对晶体生长、调幅分解等过程，

提出了求解控制守恒量演变的 Cahn-Hilliard 扩散方

程，见式(1)。1977~1979 年，CAHN 等[119−120]通过

对铁铝合金中反相畴界的迁移及晶粒的粗化行为

进行研究，提出了刻画非守恒量演变的 Allen-Cahn

方程，见式(2)。Cahn-Hilliard 方程和 Allen-Cahn 方

程奠定了利用相场法研究组织演变问题的基础。 
 

E
K

t 
 


 

     
                          (1) 

 

 

图 3  尖锐界面和弥散界面示意图 

Fig. 3  Schematic diagrams of interface structure: (a) Sharp interface; (b) Diffuse interface 
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E
K

t 
 




 


                              ( 2 ) 

 

式中：E 为总能量；  和分别代表守恒量和非守

恒量； K 和 K 代表迁移率。 

PFM 基于金兹堡−朗道相变理论，体系总能量

为相场序参量的泛函，包括界面自由能、体积自由

能、弹性应变能、静电能和磁能等，通过能量泛函

理论获得序参量的时间和空间分布[25]。金兹堡−朗

道相变理论采用序参量描述体系的对称性，当相变

发生时，对称性被破坏。序参量作为体系特征物理

量的平均值，描述了体系偏离平衡态的程度。获得

序参量的时间依赖关系，即可预测体系的演变，并

可通过序参量的空间分布预测体系的结构形态。 

凝固相变是从液态向固态的转变，是一个吉布

斯自由能减小和熵增的过程。研究凝固相变的主要

困难在于如何精确刻画组织形貌，并揭示界面前沿

的潜热释放、元素扩散和对流输运等行为。PFM 在

消除 Stefan 问题[121]中对界面位置施加边界条件要

求的同时，通过将相场方程和温度场、溶质场和流

场等物理场的控制方程相耦合，可以对多物理场作

用下的凝固过程进行统一描述和精确预测。 

2.1  合金枝晶组织 PFM 研究进展 

1978 年，在 LANGER 写给卡内基梅隆大学数

学科学系同事的研究笔记中，提出了求解凝固组织

演 变 过 程 的 相 场 法 雏 形 [122] 。 1993 年 ，

KOBAYASHI[123−124]首次采用含有各向异性的 PFM

再现了过冷熔体中的纯金属枝晶生长过程，并将其

扩展到三维，获得了与实际凝固枝晶定性一致的结

果，如图 5(a)所示。之后，PFM 经历了由定性到定

量，由纯物质到多元合金，由两相到多相，由单物

理场到多物理场耦合的发展历程，如图 4 所示。 

2.1.1  由定性到定量 

在 PFM 由定性到定量的发展历程中，相场参

数的确定经历了从尖锐界面渐近分析向薄界面渐

近分析的转变。PFM 中人为引入、不能由实验测定

的参数需通过渐近分析与自由边界模型中的宏观

物理量(如潜热、表面张力等)建立联系。在尖锐界

面渐近分析理论中，如 WHEELER 等[125−127]提出的

WBM 模型，界面宽度为纳米尺度，比微观组织尺

度小三到四个数量级，且不适用于动力学效应比曲

率效应小的情形；数值求解时，固液界面处的离散

网格尺寸非常小，导致计算量巨大。1996~1998 年， 

 

 

图 4  相场法发展历程(时间表示每个阶段的起始时间) 

Fig. 4  Development of PFM (time denotes the starting year of each stage) 
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KARMA 等[46, 128−130]建立了薄界面渐近分析理论。

在该理论中，界面宽度比枝晶尖端半径小一个数量

级，但比真实的界面宽度大数个数量级。当各向异

性强度较低时，模拟结果和微观可解性条件

(Microscopic solvability condition)一致，实现了小过

冷度、弱或零动力学效应下的纯物质二维和三维枝

晶(见图 5(b)定量模拟。两种渐近分析方法本质上是

一种数学处理技巧，是为了将 PFM 人为引入的参

数赋予物理含义[24]。这种对参数的处理表明了 PFM

的不完整性，而这实质上也是 PFM 所固有的理论

缺陷。 

薄界面渐近分析实现了纯物质在小过冷度下

的定量模拟，但对于合金，由于溶质扩散系数在固

液两相中一般差两到四个数量级，扩散的不对称性

在介观尺度的界面中将会引入非平衡效应，如沿界

面弧长的界面扩散、界面推移时因弧长增加引起的

质量不守恒、溶质组元在界面两侧的化学势不连续

等，使建立在薄界面渐近分析方法上的 PFM 无法

对合金的慢速凝固进行定量模拟[131−132]。2001 年，

KARMA[133] 在溶质场方程中引入反溶质截留

(Antitrapping current)，消除了在薄界面渐近分析方

法中因假设界面具有一定宽度而引入的非平衡效

应，保证了界面处的质量守恒和化学势连续，为定

量研究合金凝固组织的演变过程奠定了基础。 

2.1.2  由纯物质到多组元 

PFM 由纯物质到多元合金的发展经历了由纯

物质到二元合金，再到多元合金的过程。1992~1993

年，WHEELER 等[125−127]首次提出二元合金等温凝

固 WBM 相场模型。该模型假设界面区域固液两相

成分相同，采用尖锐界面渐近分析方法，确定了材

料物性参数与相场模型参数之间的联系。1993 年，

CAGINALP 等[134]也提出了相似的模型。1998~1999

年，KIM 等[50−51, 135]在 WBM 模型基础上，改变界

面自由能密度表达式，假设界面区域是由成分不

同、但化学势相同的固液两相混合而成，提出了

KKS 相场模型。该模型消除了 WBM 模型对界面宽

度的限制以及界面处额外的双势阱，通过薄界面渐

近分析建立了相场迁移率和界面动力学系数间的

联系。 

实际的界面宽度和弛豫时间分别是纳米尺度

和原子在界面附着的特征时间(金属体系为 10−13 

s)[46]，与溶质输运尺度 (~m)和实际凝固速率

(m/s~m/s)相差了数个数量级。将 PFM 中的界面宽

度和弛豫时间放大以匹配输运尺度后，存在 PFM 是

否仍然能够定量刻画组织演变的问题。2004 年，

ECHEBARRIA 等[132]对此进行了细致的讨论，在

KARMA[133]提出的反溶质截留基础上，提出了针对

低浓度二元合金慢速生长的定量相场模型。 

由于现有模型均是针对二元置换固溶体，2005

年，CHA 等[136]同时考虑置换和间隙型溶质组元的

扩散机理，使用薄界面渐近分析方法建立了相场参

数和合金性能参数间的联系，提出了多组元 PFM。

该模型假设界面处等化学势，消除了其早期版本[137]

中因假设界面处成分相同而对界面宽度的限制，典

型的铁锰碳(Fe-Mn-C)三元合金凝固组织模拟结果

见图 5(c)。同年，NESTLER 等[138]基于熵泛函理论，

建立了多相多组元合金非等温凝固相场模型。2006

年，EIKEN 等[139]通过外推相图数据获得多相多组

元 合 金 的 准 平 衡 成 分 ， 使 用 “ 多 个 二 元

(Multibinary)”近似的方法建立了多相多组元 PFM。

当只有两相时，该模型和 Cha 模型[136]一致。2007

年，KIM[140]在等化学势假设下，建立了考虑反溶质

截留的多组元 PFM，并通过薄界面渐近分析建立了

相场迁移率和真实界面迁移率间的联系。2011 年，

MOELANS[141]通过提出热力学一致的自由能插值

函数，将 PFM 延伸到多相多组元体系。2012 年，

CHOUDHURY 等[142]采用 PLAPP[143]提出的巨势泛

函概念，建立了多组元 PFM。同年，OHNO[144]将

其早期考虑固相扩散系数的双边模型[145]进一步延

伸，建立了适用于非等温条件的多组元 PFM，并于

2017 年完善了模型的变分形式[146]，使其可以直接

模拟实际合金体系。2018 年，AAGESEN 等[147]采

用巨势泛函概念[143]改进了 MOELANS 模型[141]，在

保证界面宽度和界面能相互独立的基础上，消除了

自由能表达式中对相浓度的依赖和 MOELANS 模

型 [141]中对每个变量都求解一个非线性方程的要

求，简化了计算复杂度。 

2.1.3  由固液两相到多相 

PFM 由两相到多相的发展是其由纯物质到多

组元发展历程的一个缩影。1996 年，STEINBACH

等[53, 148]假设界面区域由成分不同，但成分比恒定

的两相混合物组成，提出了第一个多相场模型。该

模型虽然只对低浓度合金满足热力学一致性，但消

除了对界面宽度的限制。随后，EIKEN 等[139]进一 
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图 5  枝晶组织的典型相场模拟结果 

Fig. 5  Typical simulation results of dendrites under pure diffusion condition: (a1), (a2) 2D[123] and 3D[124] dendrite simulated 

by KOBAYASHI; (b) 3D dendrite simulated by KARMA and RAPPEL[128]; (c) Solute field of Fe-Mn-C dendrite simulated by 

CHA et al[136], (c1) and (c2) Distributions of Mn and C 

 

步改进，从热力学一致性出发，采用 KKS 模型中

的等化学势假设，结合 Calphad 数据库，通过外推

法延伸到多相多组元体系。NESTLER 等 [138]、

MOELANS[141]和 AAGESEN 等[147]分别基于熵泛函

理论、热力学一致的自由能插值函数和巨势泛函概

念建立了多相多组元模型。多相模型的主要应用之

一是研究凝固过程中的共晶和胞晶等多相反应。 

2.1.4  由单物理场到多物理场[ 

PFM 由单物理场到多物理场耦合的发展经历

了纯溶质扩散、热质耦合、流质耦合和热质流多场

耦合的发展过程。相比纯物质凝固，合金的凝固过

程还需考虑溶质的输运行为。溶质的输运尺度和组

织演变尺度相同，早期针对合金凝固的模型都是建

立在纯溶质扩散基础上，即不考虑潜热释放和对流

效应，采用等温或冻结温度(Frozen temperature)假

设，如 WBM、KKS 模型等。 

1) 由纯溶质场到热质耦合 

1995~1996 年，WARREN 等[149−150]首次将潜热

释放考虑到组织演变模拟中，研究了不同固液相溶

质扩散系数比值对合金凝固过程的影响，并对凝固

过程中的再辉现象进行了预测，模拟结果见图 6(a)。

LOGINOVA 等[151]发现当冷却速率比较大时，非等

温效应更加明显，枝晶的生长将主要受热扩散而不

是溶质扩散控制，模拟结果见图 6(b)。2004 年，

RAMIREZ 等[48, 152]同时考虑潜热释放和反溶质截

留，建立了耦合热质扩散的二元合金定量相场模

型，模拟结果见图 6(c)。2012 年，OHNO[144]将其

推广到多组元，采用双边模型，考虑反溶质截留，

实现了对有着任意扩散系数的多组元合金凝固过

程的定量模拟，并于 2017 年完善了模型的变分形

式[146]，消除了原双边模型中对体积自由能密度的

特定近似，拓宽了模型的应用范围。 

热质耦合情形采用路易斯数(Lewis，Le)进行量

化，Le 为热扩散系数和溶质扩散系数的比值。对于

金属，Le 的量纲为 104。热质耦合实质上是一个多

数量级问题。为了维持数值稳定，数值模拟的时间

步长将会受热扩散系数限制。在 PFM 本身因网格

尺寸而使计算效率受限的情况下，如何进一步实现

大 Le 下的高效模拟一直是研究难点。 

对此，各种算法相继被开发出来。2002~2003

年，LAN 等[156−157]采用自适应有限体积法研究了热

扩散对枝晶形貌和溶质捕获行为的影响。

2004~2005 年，RAMIREZ 等[48, 152]采用非均匀网格

实现了 Le 为 50 的二维单枝晶生长模拟，枝晶轮廓 
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图 6  热质耦合作用下的枝晶模拟结果] 

Fig. 6  Typical simulation results of dendrites under thermosolutal condition: (a) Solute field of one quarter of dendrite 

simulated by WARREN et al[150]; (b) Solute field of one quarter of dendrite simulated by LOGINOVA et al[151]; (c) One quarter 

of dendrite simulated by RAMIREZ et al[48, 152](Top and bottom quarters are dimensionless temperature and dimensionless 

solute concentration); (d) Simulated dendrite simulated by ROSAM et al[153], (d1) Left and right quarters being dimensionless 

solute concentration and dimensionless temperature, (d2) Schematic diagram of adaptive mesh structure; (e) 2D multiple 

dendrites simulated by GUO et al[154]; (f) 3D multiple dendrites simulated by WU et al[155] 

 

用细网格刻画，而离界面较远的区域则用粗网格刻

画。2007~2009 年，ROSAM 等[153, 158−159]采用全隐

式、自适应多重网格(Multigrid)算法研究了不同

Le(100~104)对枝晶生长行为的影响，典型模拟结果

见图 6(d)。2012 年，GUO 等[154]采用并行隐式多重

网格算法实现了 Le 为 1×104 的二维多枝晶生长模

拟，如图 6(e)所示。2015 年，BOLLADA 等[160]在

ROSAM 等提出[153, 158−159]的算法架构上进一步延

伸，实现了 Le 为 100 的三维单枝晶生长模拟。2018

年，WU 等[155]在 GUO 等[154]提出的算法基础上结

合自适应策略，首次实现了 Le 为 1×104 的三维多

枝晶生长模拟，见图 6(f)。2020 年，ZHANG 等[161]

将相场法和格子玻尔兹曼方法结合，利用并行计算

和自适应网格加密技术，实现了时间步长的合理放

大和等效单层网格数量超过 8×109 个的三维多枝

晶模拟。由于潜热释放造成的温度不均匀，相邻的

枝晶会呈现不同的形貌，典型的模拟结果如图 7 所

示；并在此基础上，研究了潜热释放对枝晶凝固参

数的影响规律[162]。 

2) 由纯溶质场到流质耦合 

流质耦合和热质耦合几乎是同时开展。对流场

的求解主要有两种方法，分别是离散求解 Navier- 

Stokes 方程组和采用 LBM 方法。 1998 年，

TÖNHARDT 等[163−165]将对流简化为剪切流，首次

采用 PFM 研究了对流对枝晶形貌的影响，发现枝

晶臂上游侧生长被促进，而下游侧生长被抑制，见

图 8(a)。1999~2005 年，BECKERMANN 等[166−168]、

JEONG 等[169]和 LAN 等[170]进一步研究了强迫对流

作用下，流体速度、流场方向和界面能各向异性等

对枝晶形貌的影响，对枝晶生长的选择参数

(Selection parameter)在有无流场时的比值和线性可

解理论(Linearized solvability theory)进行了对比，典

型的三维模拟结果见图 8(b)。 

流质耦合情形采用施密特数(Schmidt，Sc)或普

朗特数(Prandtl，Pr)进行量化。Sc 表示液体运动黏

度和溶质扩散系数的比值，Pr 表示运动黏度和热扩
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散系数的比值。对于金属合金，Sc~102，Pr~10-2，

时间步长将受运动黏度限制。此外，由于流体速

度在固液界面处不连续，当界面复杂且固相率较

高(＞30%[171])时，数值求解易不稳定。为此，自适

应网格[170]、多时间步长法[167]等被开发出来高效率

求解流质耦合下的枝晶生长，有限元法[163]、大涡

模拟法 [172] 、半隐式近似投影法 (Semi-implicit 

approximated projection method，SIAPM)[169]、压力

耦合方程组的半隐式方法(Semi-implicit method for 

pressure linked equations，SIMPLE)[167]等被用来离

散求解 Navier-Stokes 方程组。但限于 Navier-Stokes

方程组的连续性本质，在处理固液界面速度的不连

续问题时，收敛性仍比较差，特别是难以稳定处理

高固相率的三维案例，如 SIMPLE 算法[173]。 

作为另一种求解流体输运行为的数值方法，

LBM 基于分子动理论，宏观上离散，微观上连续，

是一种介观的动力学方法[177]。在处理界面处速度

的不连续问题时，LBM 有着明显的优势。LBM 假

设宏观流体是由一系列粒子组成，它不考虑单个粒

子的运动，而是将所有粒子视为一个整体。粒子的

运动特性用分布函数表示，宏观的输运行为通过粒

子的迁移和碰撞两步迭代更新完成。LBM 稳定性

好，易并行，在处理高固相率、复杂界面演变问题

时，能够保持良好的收敛性[178]。 

 

 

图 7  ZHANG 等[161]模拟的热质耦合作用下的多枝晶 

Fig. 7  Multiple dendrites under thermosolutal condition(a) and local enlarged image of two dendrites circled by dashed 

line(b) simulated by ZHANG et al[161] (Number of mesh is equivalent to 8×109 in a single-level structure)  

 

 

图 8  流质耦合之强迫对流作用下的枝晶模拟结果(箭头表示速度矢量)  

Fig. 8  Typical simulation results of dendrites under forced flow (Arrows denote the flow velocity vectors): (a) Half dendrite 

simulated by TÖNHARDT et al[164]; (b) 3D dendrite simulated by LU et al[168] (Dashed lines denote the streamlines); (c) 

Single dendrite simulated by MILLER et al[174]; (d) 3D multiple dendrites simulated by TAKAKI et al[175] (Colored lines 

denote the streamlines); (e) 3D columnar dendrites simulated by ZHANG et al[176] 
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2001年，MILLER等[174, 179]首次将LBM和PFM

结合，研究了流场对枝晶形貌的影响，如图 8(c)所

示。2005~2006 年，MEDVEDEV 等[180−181]进一步

研究了在强迫对流作用下，流场速率和过冷度等对

枝晶形貌的影响。2009 年，SELZER 等[182]将枝晶

数量从单枝晶延伸到多枝晶。2017 年，TAKAKI

等[183]实现了自然对流作用下等轴晶和柱状晶生长

的模拟，研究了对流强度和计算域大小对枝晶形貌

的影响，模拟结果如图 9(a)~(b)所示；并基于多

GPU(图形处理器，Graphics processing units，GPU)

并行架构[175]，实现了强迫对流作用下多枝晶形貌

演变的三维模拟，如图 8(d)所示。2018 年，ZHANG

等[176]在GUO等[184]提出的并行−自适应网格加密算

法基础上延伸，实现了流场作用下高效率、高固相

率的三维多枝晶模拟，典型的柱状晶模拟结果见图

8(e)。2018~2019 年，ZHANG 等[185−186]进一步研究

了自然对流和强度对流作用下对流强度和过冷度

对枝晶形貌的影响，首次实现了三维自然对流流场

作用下的枝晶形貌演变，见图 9(c)；并对比了外力

诱导强迫对流模式和速度施加模式的区别[187]，通

过采用外力诱导强迫对流模式消除了对枝晶初始

位置的限制，增大了晶核初始位置设置的自由度，

两种流场模式设置下的典型模拟结果如图 10 所示。

2019 年，GONG 等[188]定量对比分析了计算域维数

对强迫对流作用下枝晶生长行为的影响。2020 年，

TAKAKI 等[55]将自然对流对枝晶形貌的影响拓展

到三维，研究了二维和三维流场作用下的枝晶形貌

和差异。 

3) 由纯溶质场到热质流耦合 

尽管热质耦合和流质耦合下的枝晶相场模拟

得到了很大的发展，但热质流多物理场耦合作用的

研究却比较少。2002 年，LAN 等[189]同时考虑潜热

释放和对流效应，采用自适应有限体积法实现了强

迫对流作用下非等温枝晶的形貌演变模拟，并对比

了有无考虑反溶质截留时的差异，典型的模拟结果

如图 11(a)所示。2013~2014 年，GUO 等[190−191]采

用并行多重网格算法实现了热质流作用下的多枝

晶形貌演变模拟，分析了热质流作用下的枝晶尖端

稳态生长行为，典型的模拟结果见图 11(b)。2021

年，ZHANG 等[192]将相场法、双分布函数格子玻尔

兹曼方法和并行自适应网格加密技术相结合，首次

实现了热质流耦合作用下的三维多枝晶模拟，如图

11(c)~(d)所示。 

近 30 年来，相场模拟方法日臻成熟，已广泛

应用于探究凝固机理，如枝晶的竞争生长[56, 193]、粗

化[49, 194−195]、取向选择[196−197]、平移旋转[198−200]等。 

 

 

图 9  流质耦合之自然对流作用下的枝晶模拟结果(箭头表示速度矢量)  

Fig. 9  Typical simulation results of dendrites under natural flow (Arrows denote the flow velocity vectors): (a) Solute field 

of 2D equiaxed dendrite simulated by TAKAKI et al[183]; (b) Solute field of 2D columnar dendrites simulated by TAKAKI et 

al[183]; (c) 3D equiaxed dendrites simulated by ZHANG et al[185] 
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图 10  两种强迫对流模式下的枝晶模拟结果对比(速度或外力大小标在每幅子图左下角)  

Fig. 10  Comparison of simulated dendrites under two kinds of forced flow modes[187] (Magnitudes of velocities and forces 

are marked at bottom-left corner of each subfigure): (a)−(d) Dendrite contour under velocity-imposed flow mode; (e)−(h) 

Dendrite contour under force-induced flow mode 

 

 
图 11  热质流耦合作用下的枝晶模拟结果 

Fig. 11  Typical simulation results of dendrites under thermo-solute-convection condition: (a) Half dendrite simulated by 

LAN et al[189] (Left and right parts are solute field and dendrite contour. Arrows denote the flow velocity vectors); (b) 2D 

multiple dendrites simulated by GUO et al[190]; (c)−(d) 3D multiple dendrites simulated by ZHANG et al[192] ((c), (d) Solute 

field and dendrite contour(Arrows denote the flow velocity vectors)  
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除以上四大发展趋势外，学者们在拓宽 PFM 的应

用范围方面也开展了大量研究。如 2009 年，OHNO

等[145]考虑固相扩散，将 PFM 从单边模型扩展到双

边模型，消除了 GOPINATH 等[201]提出的双边模型

中反溶质截留项的奇点性，实现了固相扩散系数可

以为任意值的定量模拟；2011 年，PLAPP[143]从巨

势泛函，而不是自由能泛函推导建立了 PFM，采用

化学势而不是浓度去刻画体系的演变，在保留界面

能独立于界面宽度这一优点的同时，消除了体积自

由能对浓度变量的依赖。 

尽管如此，由于缺乏对材料毛细性能和动力

学性能的全面认识，对给定材料实现定量化模拟

的难度仍然很大。毛细性能和动力学性能的各向异

性极大地影响了界面的动力学行为。采用第一性原

理、分子动力学等确定这两个性能参数，并和 PFM

结合，已受到越来越多学者的关注[72, 202−203]。将

相场模拟与合金热力学数据库(如 Calphad)结合，

以此预测工业合金凝固过程，成为了相场法的另

一大发展趋势[204−205]。而作为相场法实际应用的

主要瓶颈，计算效率低的问题一直是研究重点和

难点。 

 

2.2  合金共晶组织 PFM 研究进展 

当温度降到共晶温度时，从液相中同时析出多

个固相，以二元共晶为例，l  α+β，即液相 l 中同

时析出 α 和 β 相。共晶组织的 PFM 研究进展实质

上是 PFM 从固液两相到多相发展的一部分。 

共晶多相模型本质上是两相模型的延伸，如

Choudhury-Nestler 模型[142]是在 PLAPP[143]的巨势

泛函模型基础上，从两相向多相的推广。目前，

共晶组织 PFM 主要有八类，见表 2。其他多相模

型均是在此基础上进一步完善，如 2020 年，

BOLLADA 等[205]提出的模型是在 Folch-Plapp 模

型[206−207]的基础上对共晶三相点处的接触角进行

了完善。 

共晶 PFM 经历了由单序参量到多序参量，由

定性到定量，由二元到多元，由规则形貌到多样化

形貌，由单物理场到多物理场的发展历程。 

 

表 2  共晶组织 PFM 的分类 

Table 2  Comparison of different phase-field methods of eutectic microstructure 

Time Model Comment 

1994 KARMA[208] 
It is limited to ideal eutectic with a symmetric phase diagram, and 
non-equilibrium effect exists at the interface. 

2000 DROLET et al[209] 
It can solve diffusion-limited growth, lamellar growth, and spinodal 
decomposition but cannot predict the tilting and oscillatory growth at a 
larger lamellar spacing. 

2000 NESTLER et al[210] 
It is limited to ideal eutectic with a symmetric phase diagram and can 
identify lamellae spacing selection, but it introduces extra double-well 
potential in interface energy. 

2003-2005 Folch-Plapp[206−207] 
It introduces an antitrapping current and can achieve quantitative  
simulations, but it is limited to the case with small Péclet number. 

2004 KKSO[211] 
It is based on interface field concept and equal chemical potential 
condition and it satisfies force balance at the triple junction, but it can 
only be applied at small undercoolings. 

2005 Nestler-Garcke-Stinner[138] 
It is derived from an entropy functional and can simulate multicomponent 
alloys, but the interface thickness is dependent on the interface energy. 

2006 Eiken-Böttger-Steinbach[139] 

It satisfies thermodynamic consistency and can simulate  
multicomponent multiphase systems, but it involves complex  
thermodynamic calculations, and the interactions between the solute 
components are dependent on the extrapolation scheme. 

2012 Choudhury-Nestler[142] 
It is based on a grand-potential functional and decouples the bulk and 
interface contributions, which improves the computing efficiency in 
large-scale simulations, but it introduces the obstacle potential. 
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2.2.1  由单序参量到多序参量 

共晶相变至少涉及三个相，即一个液相 l 和两

个固相 α和 β。共晶 PFM 经历了相场序参量由一个

到多个的发展历程。在 KARMA 于 1994 年[208]提出

的第一个共晶 PFM 中，序参量只有一个，α和 β相

通过浓度场进行区分。1996 年，WHEELER 等[212]

引入两个相场序参量区分 α和 β相，由两个相场方

程进行控制。同年，STEINBACH 等[148]提出多相场

概念，采用多个相场变量刻画不同的相，奠定了多

相场模拟的基础；并于 1999 年[213]提出界面场概念，

将多相之间的非线性相互作用简化为成对的界面

场之间的相互作用，简化了对多相问题的处理。此

后，对于包括共晶、胞晶在内的多相转变多采用多

序参量模型，即一般采用三个和为 1 的相场变量分

别代表 l、α和 β相。 

2.2.2  由定性到定量 

共晶 PFM 由定性到定量转变的标志是反溶质

截留的引入。2003 年，FOLCH 等[206]将 KARMA[133]

提出的反溶质截留应用到共晶模型中，并采用薄界

面渐近分析方法，建立了定量共晶 PFM。该模型能

够再现经典的自由边界问题，并和边界积分法获得

的结果定量一致。Folch-Plapp 模型[206−207]奠定了

共晶组织定量模拟的基础。通过将模拟结果与实验

观察相结合，学者们对共晶生长过程中的层片稳定

性[214]、横向温度梯度[215]和各向异性相边界[216−217]

等因素的影响进行了细致的讨论。典型的共晶相场

模拟结果见图 12。 

2.2.3  由二元到多元 

共晶组织 PFM 从二元到多元的发展历程和枝

晶组织 PFM 从二元到多元的发展历程同步。考虑

到具有对称相图的模型共晶计算性能最优，且共晶

演变动力学对相图的依赖性较弱[214]，大多数共晶

相场模拟的材料参数是基于具有对称相图的模型

共晶。随着模型的完善和计算性能的提升，对实际

合金模拟的案例也逐渐增多，如 CBr4-C2Cl6 有机共

晶[211]、Al-Cu 共晶[222]、Al-Si 共晶[223]、Ti-Fe 共

晶[220](见图 12(d))、Ni-Zr 共晶[224]等，主要研究过

冷度、抽拉速率、温度梯度、初始层片间距等变量

对共晶形貌的影响。如国内西北工业大学的王锦程

等[225−226]对 CBr4-C2Cl6 共晶的形貌演变规律开展了

大量研究，并将其拓展到三维[219, 227]，研究了共晶

层片间距的调整机制和层棒转变的影响因素等，如

图 12(c)所示。目前对三元共晶的研究正逐渐增多，

如 2015~2017 年，HÖTZER 等[221, 228−229]采用巨势相

场模型[142−143]对 Ag-Al-Cu 三元共晶的定向凝固过

程开展了大量研究，对共晶的旋转生长行为，界面

能造成的倾斜生长机制，以及生长速率变化造成的

形貌转变等开展了大尺寸模拟，比较了二维和三维

模拟结果的差异，典型的 Ag-Al-Cu 三元共晶模拟

结果见图 12(e)。 

 

 

 

图 12  典型的共晶相场模拟结果 

Fig. 12  Typical eutectic simulation results under pure diffusion condition: (a) Solute field simulated by NESTLER et al[210]; 

(b) Labyrinth eutectic pattern under transverse temperature gradient simulated by PLAPP et al[214, 218]; (c) 3D eutectic pattern 

under different pulling velocities simulated by YANG et al[219] ((c1) shows the lamellar pattern and (c2) shows the lamellar-rod 

transition); (d) Ti-Fe eutectic pattern simulated by KUNDIN et al[220] ((d1)−(d2) show the snapshots at different times); (e) 

Ag-Al-Cu eutectic pattern simulated by HÖTZER et al[221]  
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2.2.4  由规则形貌到多样化形貌 

当前相场模拟的共晶体系多为规则共晶，二维

形貌为层片状，三维形貌为板片状或棒状。实际共

晶形貌呈现多样化，如菌落状[230]、锯齿状[231]、螺

旋状[232−233]等，见图 13(a)~(c)。PLAPP 等[234]对菌

落状共晶形貌的形成机理进行了研究，发现当第三

相杂质被固相排出，并扩散到固液界面前沿时，将

会使平界面失稳，形成菌落状共晶图案，见图 13(d)。

PARISI 等[214]通过相场模拟，发现当共晶层片间距

较大时，层片失稳，出现如图 13(e)所示的锯齿状的

共晶组织，进而可能演变成棒状或迷宫状的共晶形

貌。PUSZTAI 等[235−236]使用 PFM 再现了螺旋状共

晶组织的形成过程，发现螺旋状共晶和枝晶的生长

行为相似，尖端半径随界面自由能变化而变化，螺

旋臂的数量和尖端半径、动力学各向异性等密切相

关，典型螺旋状共晶组织模拟结果如图 13(f)所示。 

2.2.5  由单物理场到多物理场 

同枝晶生长一样，共晶生长也会涉及复杂的热

质流交互作用。目前共晶相场建模主要是基于纯扩

散假设，对多物理场作用下的共晶组织演变研究极

为有限。 

在热质耦合方面，ZHANG 等[237]将相场法和格

子波尔兹曼方法相结合，在并行自适应网格加密算

法基础上，首次研究了潜热释放对共晶形貌的影

响，发现结晶潜热会在固液界面产生一个局部高温

区。该高温区会随着界面的推移而移动，改变了共

晶的生长速率和层片间距，典型的模拟结果如图

14(a)~(b)所示；进一步，在共晶界面前沿，施加激

光热冲击，共晶界面由平面变为曲面，实现了通过

施加热扰动对共晶组织的调控[238−239]。 

在流质耦合方面，2009 年，SELZER 等[182]首

次采用相场法研究了流场作用下的共晶形貌，发现

共晶会向流场上游方向倾斜。2011 年，SIQUIERI

等[240]则发现共晶会向流场下游倾斜，与WANG 等[241]

通过蒙特卡罗方法得到的结论一致，但和 SELZER

等[182]的结果相反，目前对流场作用下共晶生长方

向的选择并没有一致的结论。 

2017 年，FENG 等[242]进一步研究了流场方向

和流场速率对三维层片共晶形貌的影响，发现流场

会改变共晶的生长速率和生长模式，使共晶形貌出

现倾斜和振荡生长等多种样式，但由于层片间距太

小，且流场受到边界条件影响，共晶形貌的转变机

理还需进一步探讨。2018 年至 2019 年，ZHANG

等[222, 243−245]系统研究了自然对流和强迫对流对层

片共晶形貌的影响，典型模拟结果见图 14(c)~(d)。

自然对流作用下，流场会从较轻相流向较重相，如

铝铜共晶中从富铝相流向富铜相，并且固相层片

宽度比会随着流场强度变化而变化；强迫对流作

用下，流场会通过改变界面前沿溶质分布改变共

晶生长方向；并考虑流场效应，延伸了经典的

Jackson-Hunt 共晶生长理论，得到了和相场模拟一

致的预测结果。 

 

 

图 13  多样化的共晶形貌(图(a)~(c)和图(d)~(f)分别为实验结果和模拟结果) 

Fig. 13  Diverse eutectic patterns ((a)−(c) show experiment results and (d)−(f) show corresponding simulation results):    

(a) Colony pattern[230]; (b) Zigzag pattern[231]; (c) Spiral pattern[232]; (d) Colony pattern simulated by PLAPP and KARMA[234]; 

(e) Zigzag pattern simulated by PARISI and PLAPP[214]; (f) Spiral pattern simulated by PUSZTAI et al[235] 
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图 14  热质和流质耦合作用下的共晶模拟结果 

Fig. 14  Eutectic patterns under thermosolutal and convection condition: (a) Solute field of lamellar eutectic under 

thermosolutal condition[237]; (b) Temperature field of lamellar eutectic under thermosolutal condition[237]; (c) Solute field of 

lamellar eutectic under natural flow[222] (Arrows denote the flow velocity vectors); (d) Solute field of lamellar eutectic under 

forced flow[243] (Arrows denote the flow velocity vectors)  
 

在热质流耦合方面，ZHANG 等[238]采用相场法

求解共晶组织转变，采用双分布函数格子波尔兹曼

方法求解温度场和流场演变，首次实现了热质流耦

合作用下的共晶形貌模拟，为研究实际条件下的共

晶形貌演变奠定了基础，典型模拟结果如图 15 所

示。 

总体而言，目前能够采用 PFM 预测的共晶合

金种类非常有限，为拓宽 PFM 的应用范围，和枝

晶组织 PFM 的发展方向一样，共晶组织 PFM 的发

展方向也体现在相场理论完善、相场参数确定和计

算效率提升等方面。此外，如何实现枝晶和共晶组

织的耦合模拟，如何对非规则共晶和偏离共晶成分

时形成的离异共晶[246]进行定量预测，以及如何结

合机器学习等方法对共晶组织进行设计和优化[247]

等，均是当前共晶组织相场建模的发展方向。 

 

2.3  气孔演变 PFM 研究进展 

2009 年，FELBERBAUM 等[248]提出第一个考

虑气孔演变的合金凝固相场模型。该模型中枝晶网

络形状预先设定，不考虑其生长演变，只引入一个

从液相中的 0 变到气相中的 1 的相场序参量来刻画

气泡在枝晶间液体流道中的形状变化。气泡变形由

压力差决定，压力通过西华特定律和氢浓度相联

系。该模型实质上是将固相网络作为一种刚性边界

条件，只考虑了氢扩散作用下的气液相互作用。

2011~2012 年，其所在团队 MEIDANI 等[249−250] 
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图 15  热质流耦合作用下的共晶模拟结果 

Fig. 15  Eutectic patterns under thermo-solute-convection condition: (a) Solute field of lamellar eutectic (Arrows denote the 

flow velocity vectors); (b) Temperature field of lamellar eutectic; (c) Solute field of rod eutectic (Arrows denote the flow 

velocity vectors); (d) Temperature field of rod eutectic 

 

基于多相场概念，将模型完善，引入三个和为 1 的

相场序参量分别刻画固相、液相和气相，模型中忽

略固气相互作用，而固液相变驱动力和气液转变驱

动力分别为过冷度和压力差。新模型在固液气三相

点处满足力学平衡条件，能够定量描述气泡在固相

网络中的形貌变化，尤其是气泡曲率半径对枝晶臂

间距和固相分数的依赖，但新模型对固相网络形状

过于简化，如二维案例中简化为长方形阵列，三维

案例中简化为球状或圆柱状，典型的二维和三维模

拟结果如图 16(a)和图 16(c)所示。 

2010年，CARRÉ等[251]在STEINBACH等[139, 148]

提出的多相场模型基础上，考虑气孔膨胀时的体积

和压力变化，研究了纯铝凝固过程中气泡的形核和

生长，并比较了外压变化时氢浓度的分布变化。孔

隙优先在固液界面处形核，且外压越大，孔隙形核

时间越晚，典型模拟结果如图 16(b)所示。但该模型

将孔隙简化为圆形，采用扩散方程直接求解孔隙体

积变化，忽略了氢扩散、压力差以及固相挤压造成

的气泡体积和形貌变化。2016 年，DU 等[252]引入两

个独立的相场序参量分别刻画气相−液相和固相-液

相，研究了纯铝枝晶和气泡间的相互作用，气泡的

存在改变了固液界面的形状，造成了枝晶尖端的分

裂(见图 16(d))。但该模型中固液气三相之间的相互

作用并不确定，且由于两个序参量相互独立，是否

满足质量守恒有待商榷。以上各模型均是建立在纯

扩散假设基础上，2020 年，ZHANG 等[253]将枝晶相  
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图 16  固液气三相相互作用模拟结果 

Fig. 16  Typical simulation results of dendrite in presence of bubble: (a) Bubble in 2D dendrite array simulated by MEIDANI 

et al[249]; (b) Micropore in pure aluminum simulated by CARRÉ et al[251]; (c) Pore surrounded by eight spherical solid grains 

simulated by MEIDANI et al[250]; (d) Pore entrapped by dendrite simulated by DU et al[252] 

 

场模型和守恒相场模型[254−255]相结合，采用格子波

尔兹曼方法求解流场，实现了考虑流场效应的固液

气三相模拟。枝晶通过吞并和捕获两种行为包裹气

泡，依据就近原则和气泡发生作用。气泡在运动过

程中发生大变形，气泡尺寸以及气泡和枝晶主轴臂

间的距离会显著改变气泡和枝晶间的相互作用，影

响枝晶网络形状，典型的模型结果如图 17(a)~(b)所

示。但此模型没有考虑氢扩散的影响，且气泡变形

是受熔体流动影响，忽略了压力差。为此，ZHANG

等[100, 256]随后提出了新的固液气多相场模型，该模

型可以精确映射到经典的枝晶相场模型[152]，且考虑

了压力差导致的气泡变形、合金溶质和气体组元的

输运等，为研究凝固过程中的固液气三相相互作用

奠定了基础，典型的模型结果如图 17(c)所示。 

目前，对凝固过程中考虑孔隙演变的相场建模

研究非常有限，且模型假设条件都比较多，如忽略

液体对流和体系压力变化等。当在凝固过程中考虑

孔隙的形成和演变时，将会涉及固液气三相和固

液、气液和固气三个两相界面，涉及的复杂相互作

用见图 2。如何开发一个能够刻画各个物理过程的

PFM 正吸引着越来越多学者的关注。 

 

2.4  凝固过程相场模拟高性能算法研究进展 

计算效率低一直是制约 PFM 应用的主要瓶颈

之一。PFM 假设相界面具有一定宽度，避免了对相

界面的追踪，但同时也使数值求解精度受到弥散界

面网格尺寸的制约。界面处的离散网格尺寸越小，

数值求解精度越高，却使 PFM 能模拟的最大尺寸

受限。当考虑潜热释放、对流效应等多物理场作用

时，方程组高度耦合非线性，且跨越多个数量级，

使计算效率进一步受限。 

一方面，薄界面渐近分析方法、相界面等化学

势假设、巨势泛函 PFM 中引入化学势变量、相场变

量非线性预条件处理(ѱ = tanh−1 ϕ，ѱ是新的相场变

量，沿界面线性变化)[257]等方法相继被开发出来，

从理论角度完善了 PFM，减少了对相界面宽度的限

制，使弥散界面宽度增大的同时，仍能保证高精度；

但为实现大尺寸相场模拟，数值求解难度仍然很大。 
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图 17  枝晶和气泡的相互作用(箭头表示速度矢量) 

Fig. 17  Interaction between dendrites and bubble (Arrows denote the flow velocity vectors): (a) Engulfment behavior and 

bubble on top of dendrite tip[253]; (b) Entrapment behavior and bubble located between dendrites[253]; (c) 3D bubble restricted 

by dendrite skeleton[100] 

 

另一方面，各种高性能算法被开发出来，主要

有两个发展方向：一是构建多层网格架构，只在相

界面处采用细网格，减少计算数据，如图 18(a)所示；

二是充分利用计算机并行计算的能力，通过并行计

算提高计算效率，如图 18(b)所示。并行自适应网格

加密算法作为一个比较有前景的算法，结合了二者

的优点，采用多层网格架构减少计算量，采用并行

计算优化计算资源分配，极大地提高了计算效率，

典型的多枝晶模拟结果如图 18(c)~(d)所示。离散网

格只在界面处最小，其分布随着枝晶生长动态调

整，并行处理器则按照网格布局动态调整。 

相场模拟高性能算法主要有六大类，见表 3。 

半隐式傅里叶谱方法由 CHEN 等[258]在 1998 年提

出，该算法采用半隐式离散框架增大时间步长，使

用傅里叶谱方法将相场偏微分方程转换为傅里叶

空间的常微分方程进行求解，该算法在长程相互作

用控制的组织模拟中应用广泛。另五类算法在第 2.1

节已介绍，其他算法基本都是在这五类算法上进行

完善，如 GUO 等[154]开发的并行隐式多重网格算法

是在 JIMACK 等[158]的算法基础上实现了计算机集

群的并行计算；WU 等[155]是在 GUO 等[154]算法基

础上进一步考虑自适应特性，实现了热质耦合枝晶

相场模拟的高效求解。 

当前的几类算法对计算效率有着明显的提升，

但其架构复杂，如将隐式、并行计算、自适应网格

划分和多重网格架构相结合，编程难度大，普适性

需要提高。另外，采用自适应网格计算时，网格数

量会随着界面面积的增大迅速增多，影响凝固后期

算法的加速效果。未来的发展方向将会是简洁和高

效，即在提高计算效率的同时，降低算法的复杂度。 

 

3  目前存在的主要问题 
 

合金凝固过程是一个涉及温度场、溶质场和流

场等多物理场交互作用的复杂相变过程。采用 PFM

模拟和预测凝固过程，目前主要存在以下三方面问

题： 

1) 多物理场耦合模型不完善。对于合金，热扩

散系数一般比运动黏度大两个数量级，而运动黏度

又比液相中的溶质扩散系数大两个数量级。凝固过

程热质流耦合问题是多物理场和多尺度演变问题。

目前求解组织演变耦合温度场和流场的数值模型

多是将 PFM 和傅里叶热传导方程、Navier-Stokes

方程组相结合。当固相率较高(＞30%)、固液界面

复杂时，由于速度在固液界面处不连续，且方程组

高度耦合非线性，数值求解易发散。尽管已有研究

采用 LBM 实现了高固相率的流质耦合枝晶相场模

拟，但进一步实现考虑潜热释放等行为的多物理场   
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图 18  高性能算法计算框架示意图 

Fig. 18  Schematic diagrams of high performance computing scheme: (a) Adaptive finite element mesh structure[169]; (b) 

Multiple GPUs parallel computing[175]; (c), (d) Parallel and adaptive mesh refinement ( (c) shows multilevel data structure and 

(d) shows local enlarged image of dendrite circled by dashed line in (c). (d1) shows mesh structure and (d2) shows layout of 

parallel processes[192]) 

 

表 3  高性能算法的分类 

Table 3  Comparison of high performance computing algorithms 

Time Algorithm Comment Reference 

1998 Semi-implicit Fourier-spectral method Solve long-range elastic interaction CHEN et al[258] 

2002 Adaptive finite volume method 
Solve phase field, solute field, temperature 

field and flow field 
LAN et al[156] 

2007 Implicit adaptive multigrid 
Solve phase field, solute field and temperature 

field 
ROSAM et al[158] 

2013 GPU parallel computing Solve phase field, solute field and flow field TAKAKI et al[259] 

2015 Parallel and adaptive mesh refinement Solve phase field, solute field and flow field GUO et al[184] 

2021 
Parallel and adaptive mesh 

refinement-PF-LBM 

Solve phase field, solute field, temperature 

field and flow field 
ZHANG et al[192] 

 

耦合模拟难度仍然很大。因此，实现热质流耦合作

用下的高固相率枝晶和共晶组织模拟需要一个数

值架构更为稳定的数理模型。 

2) 固液气三相模型局限性大。凝固过程固液气

三相相互作用极其复杂(见图 2)，当前的模型假设条

件较多，如忽略了枝晶生长的各向异性、合金溶质

的再分布、流场作用以及气泡的运动变形等。熔体

中溶质的不均匀分布和气泡膨胀时对液体产生的

挤压效应，均会造成液体的对流，而液体的流动又

会影响溶质的分布和气泡的运动。因此，如何准确

刻画固液气三相相互作用以及熔体中的气液两相

流将依赖于一个更为严谨的数学模型。该模型应不

仅能够刻画气液界面的大变形行为和大液气密度

比，还应能精确预测固液气三相相互作用，以及合
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金溶质、气体组元等在流场作用和气泡变形移动时

的再分布等。 

3) 计算效率低。相场法假设固液界面具有一定

宽度，为保证数值精度，网格尺寸必须非常小，使

得大尺寸数值模拟计算效率低。当耦合温度场和流

场等多物理场时，离散时间步长受热扩散系数限

制，比纯扩散条件下小 4 个数量级，进一步降低了

计算效率。尽管当前的高性能算法对相场法的求解

效率有了较大改进，但是算法架构复杂，普适性不

高。因此，需要开发简洁高效的高性能算法，解决

计算效率低的瓶颈问题，实现对热质流耦合作用下

凝固组织演变及其与孔隙间相互作用的高效率预

测研究，以更好地指导实际生产，提高相场法的实

际应用价值。 

 

4  结论和展望 
 

凝固微观组织结构对材料性能有重要影响。对

凝固组织及气孔等缺陷进行研究，是掌握和控制凝

固过程，获得优良材料性能的关键。通过模拟仿真

技术揭示凝固组织演变规律及其与气孔等缺陷间

的相互作用，对于深入理解凝固机理、优化工艺方

案和提升产品性能具有重要的理论价值，对于实现

绿色制造、数字化制造及精确化制造具有重要的指

导意义。 

本文对合金凝固及气孔演变的模拟方法进行

了综述，尤其对相场法在求解枝晶、共晶组织和气

孔缺陷方面的研究从定性到定量，纯物质到多元合

金，两相到多相，单物理场到多物理场耦合的发展

历程进行了介绍和总结，对当前相场模拟中的六大

高性能算法进行了对比。相场法以其热力学严谨

性，已受到越来越多学者的关注，但由于缺乏对材

料毛细性能和动力学性能的全面认识，对给定材料

实现定量化模拟的难度仍然很大；当与实验相结合

时，如何高效率实现大尺寸模拟以指导实际应用也

是难点和重点。未来的研究方向将主要集中在相场

理论完善、参数确定和计算效率提升等方面。在此

基础上，可以进一步考虑以下五方面工作： 

1) 考虑固相晶核和气泡的形核过程，建立准确

的形核函数，更好地指导对实际凝固问题的研究，

如柱状晶向等轴晶转变、气孔的预测和消除等。 

2) 与合金热力学数据库耦合，延伸到多元多

相，并考虑电磁场、应力场等，与多尺度模拟方法、

实际生产条件下(如电磁搅拌等)的凝固过程相结

合，聚焦组织调控和工艺优化。 

3) 完善相场模型，如考虑凝固补缩、液体渗流

等行为，实现枝晶和共晶组织、孔隙缺陷等的耦合

模拟，实现对凝固过程中初生相向共晶相转变、孔

隙形成过程等的精确预测。 

4) 考虑晶体生长界面前沿的动力学效应，松弛

经典理论中的部分假设条件，将相场模拟推广到亚

快速和快速凝固过程，研究非平衡凝固条件下的组

织演变规律。 

5) 将相场模拟和机器学习等方法相结合，对合

金组织进行设计和优化，指导减少或消除凝固缺

陷。 
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Phase-field modeling of microstructure and gas porosity evolution 
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Abstract: The properties of alloys are highly dependent on the solidified microstructures and could be deteriorated 

by defects such as gas porosity. Uncovering the complex thermal-solute-convection interaction during 

solidification is a prerequisite to control solidification process and to obtain materials with excellent properties. 

With the development of computational materials science, numerical modeling is becoming an indispensable 

method to investigate the underlying physics during solidification. This work reviews the recent progress on the 

numerical simulation of alloy microstructure and gas porosity during solidification, especially on the phase-field 

modeling in the dendrite, eutectic and porosity evolution. The development process is divided into several aspects 

including from-qualitative-to-quantitative, from-pure-to-multicomponent, from-binary-to-multiphase and 

from-single-to-multiphysics stages. Six categories of high performance computing algorithms in phase-field 

computation are summarized and compared. The future direction can be focused on the development of the 

sophisticated models, determination of the modeling parameters, and advance of the robust algorithms. 

Key words: dendrite; eutectic; gas porosity; phase-field simulation; multiphysics 
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