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相场法模拟 AZ31 镁合金再结晶晶粒长大 
 

王明涛，宗亚平，王  刚 
 

(东北大学 材料与冶金学院 材料各向异性与织构教育部重点实验室，沈阳 110004) 

 
摘  要：建立一个相场模型，并对 AZ31 镁合金进行再结晶晶粒长大模拟，提出一系列法则以确定模型中参数的

真实值，从而实现组织演化在工业应用范围内的真实时空模拟。在 300~400 ℃ 100 min 内时，模拟结果与实验结

果吻合得很好，在 250 ℃时，模拟结果与实验结果有较大偏离，说明该合金体系的界面迁移激活能在低温时有所

改变，定量模拟研究该合金组织的混晶程度。结果表明：合金在 300~400 ℃时，随时效时间的延长，混晶特别严

重。模型模拟相场法界面控制过程组织演变的真实时空，所确定的参数值也可以用于其他相似合金系统的模拟。 
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 recrystallization by phase field model 
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School of Materials Science and Metallurgy, Northeastern University, Shenyang 110004, China) 

 
Abstract: A model was established to simulate the realistic spatio-temporal microstructure evolution in recrystallization 

of Mg alloy using the phase field approach. The rules were proposed to decide the real physical values of all parameters 

in the model. The simulated results agree well with the reported experimental measurements at 300−400  ℃ in 100 min. 

However, there is an obvious deviation between the simulation and experimental results at 250 ℃, which indicates a 

variation in interface mobility activation energy of the alloy system at the temperature. The grain size fluctuation in the 

microstructure was studied quantitatively. The results show that the grain size becomes more severe with increasing aging 

time at the temperatures of 300−400 ℃. The model simulates the grain growth in real spatio-temporal scale for the first 

time and the parameter values can be regarded as a database for other similar alloy systems. 
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随着计算机的普及与发展，研究人员提出了很多

的模拟材料组织演化的模拟方法，相场法就是其中之

一。相场法很适合在工业应用的尺度内进行材料组织

的模拟，并在几十年的发展中显示出了其可以模拟组

织真实时空演变的潜力。相场法已经成功地应用于很

多组织演变过程，例如马氏体相变[1]、凝固过程[2−3]

以及第二相析出[4−6]等。同时，相场法可以加深人们对

不同类型组织性形貌形成的热力学及动力学机理的认

识。 
尽管目前有关固态相变大部分相场法模拟是定性

的研究，研究人员已经开始将其变成定量研究的工具。

ZHU 等[7]采用计算相图的方法和数据库计算了局域自 
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由能密度函数，使自由能表达实现真实值。最近 WEB
等[8]将相场模型应用到工程应用当中，用该法模拟某

一热处理过程，该过程为扩散控制的材料组织演变过

程，这是相场法首次用来在工业应用范围内模拟固态

组织的真实时空演变过程。 
到目前为止，还没有在工业应用范围内对界面控

制过程进行真实时空模拟的相场法模型。合金的再结

晶过程是一个界面控制的过程，虽然曾有模拟元胞自

动法[9]和蒙特卡洛法[10]对再结晶过程模拟，然而只有

相场法具有物理分析的准确特征，本文作者则对该过

程利用相场法进行模拟，力图实现相场法对界面控制

过程固态显微组织演变的真实时空模拟，促进相场法

的实际应用，通过模拟得到的结果对理解晶粒长大的

机理和规律提供重要的学术参考意义，对准确控制材

料的晶粒尺寸与特性提供重要的参考价值。 
 

1  模型建立 
 

1.1  模拟基本方程 
相场法是基于热力学和动力学的一种模拟方法，

材料的微观组织随时间的演化可以通过分别解

Ginzburg-Landau 方程和 Cahn-Hilliard 扩散方程而得

到， 
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式中：ηp(r, t)是长程有序化参数；c(r, t)是成分场变量；

L 和 M 分别是结弛豫和化学迁移率。F 是系统的自由

能项，各向同性的单相系统中该函数的一个合理表达

如下[11] 
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式中：f0是局域自由能密度函数；K2是梯度能系数。 
本文作者以 AZ31 镁合金板材为例进行模拟并且

以文献[12]中的试验数据作为标准与模拟结果进行比

较。因此，合金成分为 w(Al)=3%、w(Zn)=1%，余量

为 Mg。再结晶温度为 250、300、 350 和 400 ℃，再

结晶时间直到 100 min。所有的组织图片和试验数据

如无特殊说明均来自文献[12]。 
由于和三维空间相比晶粒长大二维空间的模拟结

果并没有太大差异[13]，同时为了增强计算效率，本文

作者在 512×512 个格子的二维空间进行模拟。为了能

与实际试验结果相比较，本模拟的总尺寸取 150 μm×

150 μm，即每个单元格的宽度为 2.93×10−7 m。为了

使结果收敛，时间步长需要相对小些，但时间步长过

小则需要耗费更多的计算时间来形成要求的组织，综

合以上两方面因素本模拟取 0.3 s 作为时间步长。由于

模拟过程为界面控制扩散迁移率并不起主要作用，根

据文献[13]，方程 2 中的扩散迁移率 M 近似取 3.87×
10−20 m2·mol·J−1·s−1。 
 
1.2  局域自由能密度函数的建立 

本模型考虑了再结晶前后的储存能并将其添加到

局域自由能密度函数中，局域自由能密度函数建议表

达如下： 
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式中：c 是合金成分；cl是一定温度下自由能成分曲线

的最低点的成分，其值在需要模拟的 4 个温度下分别

为 0.17、0.2、0.2 和 0.2(见图 1(a)) 。n 是系统中可能

的晶粒取向个数，根据文献[11]该值取 32。为了满足

f0在 η1处的最小值，式(4)对 η的导数应该为 0，于是

得到 
 
B1(c−cl)2=B2                                 (5) 

在式(4)中，当 12 =pη 且 02 =∑
≠

n

pq
qη 时，f0代表再结

晶后基体的自由能；当 0
1

2 =∑
=

n

q
qη 时，f0 则代表再结晶 

前冷加工形变基体的自由能。于是再结晶过程中释放

的储存能 E 可以按如下方法求出， 
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储存能是再结晶过程的驱动力，以缺陷(例如位错)
的形式存在于材料中并且在再结晶过程中释放[15]。根
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据文献[16]储存能随着冷轧金属的变形量的增加而增

加，当变形量到达一定程度(0.2)后储能将变成一个常

数值，由于本试验合金的变形量超过了临界值，故本

研究中应变储能取 0.54 J/g，即 E=12.8 J/mol[16]。 
将 E=12.8 J/mol 代入到式(5)和(6)中，可以得到

B1和 B2，由于本模型假设储存能是与再结晶温度无关

的常数，于是 B1 和 B2 也是独立于温度的参数。计算

结果见表 1。 
 

 

图 1  AZ31 镁合金在 250, 300, 350 和 400 ℃的自由能曲线 

Fig.1  Free energy curves of AZ31 Mg alloy at 250, 300, 350 

and 400 ℃: (a) By software Thermocalc; (b) By fitting Fig.1(a) 

and Eq.(4) 

在 Mg-Al-Zn 合金系统中，不同温度下的自由能成分

曲线(见图 1(a))可以通过软件 Thermocalc 获得，于是

参 数 A 、 A1 和 A2 可 以 通 过 拟 合 式 (4) 

)0,1( 22
0 == ∑

≠

Q

pq
qpf ηη 与实际自由能成分曲线得到，拟

合后的曲线如图 1(b)所示，最佳拟合结果见表 1。 
 
1.3  模拟组织的晶界特征 

为了实现真实时空模拟，本文作者通过研究晶界

特征，即晶界宽度和界面能，来确定式(3)和(4)中的参

数 K1和 K2，本模型以双晶平直界面作为研究对象。 
通过现有的方程，仅能够知道 K1 和 K2 在晶界处

的作用，却无法直接推导出与晶界特征的关系，于是

本文作者采用在一定范围内对 K1 和 K2 任意赋值，通

过比较模拟结果来确定梯度系数与晶界特征的关系，

从而确定系数 K1和 K2的真实取值。根据计算发现 K1

和 K2 不同的取值所得到的组织中晶界处成分场和取

向场变量的变化趋势是一致的，当 K1= 4.0×102 J/mol，
K2=3.5×10−12 m2·J/mol 时，晶界处取向场变量的变化

如图 2(a)所示，即在晶界处取向场变量介于 0 与 1 之

间。同时，在本研究中的晶界并不是传统意义上的原

子排列不规则的晶格畸变区，而是能量有异于基体的

区域，本文作者称之为晶界作用域，如图 2 中 r 所代

表的宽度(例如有些小角度晶界的位错应变区为 1 000
个原子宽度)。从实际的合金显微组织(见图 4)也可看

出，其晶界宽度远大于原子排列不规则的晶格畸变区

的宽度，原因即为通过腐蚀使能量不同于基体的区域

显现出来形成了如前所述的晶界作用域。图 2(b)所示

为根据图 2(a)与方程 4 确定的 η与成分关系做出的晶

界处成分变化曲线。由图 2(b)可以看出，随温度的降

低，晶界处的偏析程度增加，这与已有的理论一致。 
在本模型中，本文作者通过晶界作用域的宽度和

晶界能这两个晶界特征来限制 K1 和 K2 的取值，本模

拟首先在 K1∈[1.80×102 J/mol, 12.8×102 J/mol]且增

量为 1.1×102 J/mol 时，K2分别取 1.55、3.55、4.55、 

 
表 1  式(4)中参数 A, A1, A2, B1和 B2在各模拟温度下的取值 

Table 1  Calculated parameters A, A1, A2, B1 and B2 in Eq.(4) at different temperatures 

Temperature/℃ A/(kJ·mol−1) A1/(kJ·mol−1) A2/(kJ·mol−1) B1/(kJ·mol−1) B2/(kJ·mol−1) 

250 −19.7 22.1 5.2 2.65 51.2 

300 −22.1 21.1 13.0 1.79 51.2 

350 −25.0 20.6 18.3 1.79 51.2 

400 −27.5 16.8 31.5 1.79 51.2 
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图 2  有序化参数及成份在晶界处的变化 

Fig.2  Variation of orientation parameters and composition in 

grain boundary (p is grain boundary position; r is range of grain 

boundary): (a) Variation of orientation parameters at grain 

boundary; (b) Variation of composition at grain boundary at 

different temperatures 

 
5.55、6.55、7.55×10−12 m2·J/mol 时进行组织模拟，并

对模拟结果的晶界作用域宽度进行计算，发现不同 K1

条件下，K2相同，晶界作用域宽度也相同，其值分别

为：0.879、1.172、1.465、1.758、2.051、2.344 μm。

这说明在以上 K1 和 K2 的取值范围内晶界作用域的宽

度主要由 K2决定。对于模拟组织晶界能的计算参考文

献[13]，计算结果如图 3 所示。 
根据实验所得金相照片(见图 4)，其上晶界作用域

约为1~2 μm，于是本研究中取K2=3.55×10−12 m2·J/mol
以保证模拟结果的晶界作用域宽度为 1.172 μm(4 个格

子)即与实际宽度相符合。 
K1和K2均对晶界能有影响，且随K1和K2的增大，

模拟组织的晶界能增大。同时，镁合金再结晶后的界

面为任意大角度界面，在大部分单相系统中理论值为

0.5~0.6 J/m2[17]，本模型中则取 0.55 J/m2。由于 K2 可 

 

 

图 3  系数 K1和 K2与晶界能的关系 

Fig.3  Relationship between gradient parameters and grain 

boundary energy 

 

根据晶界作用域宽度确定，于是按照晶界能值从图 3

中 K1可以唯一确定为 4.0×102 J/mol。 

 

1.4  模型中界面迁移率的表达及取值 

在方程 1 中 L 是和界面迁移率有关的参数，且和

温度的关系符合阿伦尼乌斯公式的形式[10] 
 

⎟
⎠
⎞

⎜
⎝
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RT
QLL exp0                            (7) 

 
式中：L0是常数；R 是摩尔气体常数；Q 是激活能。

到目前为止，在再结晶和晶粒长大过程中 Q 的物理意

义和真实取值并不是十分清楚，很多理论都认为第二

相粒子或偏析原子对晶界移动的拖拽是该过程的主要

影响因素[15]，然而本模型模拟的是单相合金，没有第

二相析出，故本研究建议采用外加元素的偏析激活能

作为 Q。 
偏析激活能V 可以通过公式 23π8 δGrV = 计算[18]，

其中 r 是基体原子半径；G 是剪切模量；
r
rr F−

=δ ，

rF 则取与基体原子半径相差较大的主要溶质原子。本

研究中 rF= rZn，r=1.59×10−10 m，rZn=1.33×10−10 m[18]，

G=17 GPa，可得 E=4.49×10−20 J/atom，相当于 Q=27.6 
kJ/mol。 

L0无法直接从理论上推导出，本研究则通过 400 ℃

时实验所得的晶粒尺寸时间曲线与模拟曲线拟合得到

L0，当 L=2.37×10−7 m3/(s·J)时，模拟结果与实验结果

具有最优拟合，此时根据式 (7)，L0 =3.29×10−5 

m3/(s·J)，从而其他温度下的 L 值可以通过式(7)得到。 
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1.5  模型初始条件的设置 
再结晶的形核是一个复杂的过程在当前水平还无

法进行真实时空的模拟[15]，因此在本模型中通过唯象

的方法处理形核过程，即在整个模拟区域内以 8dx×
8dx(其中 dx 表示模拟网格的宽度)作为基本单元，每

个单元内形成一个晶核，其半径为 0~4dx 之间的随机

值。同时引入一个持续 1 min 的快速长大阶段来模拟

形核，该阶段的迁移率 L′假设为 L′=100L。同时初始

成分根据初始值的确定，在新基体内(η=1)成分为合金

平均成分 0.03，在其余位置则取为 0.031 以形成成分

偏析。 
 

2  结果与讨论 
 

本研究模型的建立对再结晶过程是储能与界面曲

率同时推动晶粒长大的过程，即可以认为是再结晶与

晶粒长大过程同时发生，这其实更符合实际的再结晶

过程[15]。也就是再结晶的进行是储存能和界面能同时

起作用无法分开，通过式(3)和(4)可知，当 η在 0~1 之

间的时候，局域自由能密度和梯度项均不为零，即对

组织演变均起作用。 
本模型得到的是真实时空的显微组织，因此可以

与实验结果的形貌进行直接比较。模拟组织与实验组

织图如图 4 所示，比较相同处理条件下的实验与模拟

组织图可以看出，组织形貌在相对应的时效温度和时

间内吻合得很好，这证明了该模型的有效性。因此说

明再结晶过程界面能同样起十分重要的作用，这点正

是材料开发实验研究者通常忽略的问题方面，本模拟

的这个结果应该给予关注。 
观察同一温度下组织演化过程可以发现(见图 4)，

尺寸大于周围晶粒尺寸的晶粒会继续长大，尺寸小于

周围晶粒尺寸的晶粒会逐渐变小直至消失，于是随时

间增加，模拟区域内的晶粒会越来越少，平均晶粒尺

寸则越来越大，这与普通理论分析的结果是相符的。

从图中还可以发现四边形、五边形晶粒，即有可能边 
 

 
图 4  模拟与实际组织图的比较 

Fig.4  Comparison of simulation and experimental photographs: (a) 250 ℃, 30 min, simulation; (b) 250 ℃, 90 min, simulation; (c) 

250 ℃, 30 min, experimental; (d) 400 ℃, 30 min, simulation; (e) 400 ℃, 30 min, experimental; (f) 400 ℃, 90 min, simulation 
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数逐渐减少至三边形后消失，并形成一个稳定的三叉

节点；也有可能直接消失，并分别形成不稳定的四叉

和五叉晶界节点，节点又随后分解为两个和 3 个稳定

的三叉节点，这与已有的实验观察结果完全一致[19]，

这里通过模拟提供了再结晶晶粒长大的演变机理。同

时由图 4(a)和(b)可知，低温时(250 ℃)，该合金晶粒细

小，分布较为均匀，且随着时间的延长，尺寸略有增

大；而高温时(400 ℃)，晶粒粗大，且随时效时间增加，

尺寸增加明显。为了定量研究晶粒尺寸，进一步检验

模型的正确性，本研究统计了各温度下晶粒的平均尺

寸随时间的变化，并与试验结果进行了对照，结果如

图 5 所示。 
 

 
图 5  晶粒尺寸随保温时间变化时模拟结果与实验结果的

对比 

Fig.5  Comparison of simulation and experimental results of 

mean grain size evolution with aging time 
 

图 5 所示为晶粒尺寸随时间变化的实验与模拟结

果的比较。从图 5 可看出，4 个五角星图标表示 400 ℃
时的实验结果，该数据用来标定本模型中式(7)中的

L0，所以在该温度下实验与模拟值吻合得很好，同时

可以看到在 350 和 300 ℃时，仍然吻合的很好，这表

示当前模型可以很好的模拟再结晶过程，说明在这两

个温度下利用式(7)得到的界面迁移率的正确性，特别

是有关式(7)中激活能的假设可以认为是正确的，同时

说明 Zn 原子在界面偏析对界面迁移的能动性起主要

作用，而 Al 在体系中所占比例虽然较大但对界面能动

性所起作用不大，这个结果对材料设计和优化具有重

要参考意义。然而，在 250 ℃时，实验与模拟结果有

较大差别，这显然是在低温下激活能机理的发生了改

变；250 和 300 ℃时，实验值与模拟值基本重合，说

明 300 ℃以下的界面迁移率基本相等，这表明 300 ℃
以下热处理不产生合金元素的界面偏析。进一步观察

图 5 中模拟曲线发现，随温度升高曲线斜率增加，表

示平均晶粒尺寸长大速度加快，说明较高温度会促进

晶界移动速度，符合 1.4 节提出的温度与界面迁移率

的关系。 
目前，对于再结晶形核的机理主要认为是两侧错

密度不同的界面突然移动，其移动后扫过的区域既是

新晶粒的形核区域，这就决定了形核过程的速度很快，

时间很短的特点。图 5 中模拟曲线即使在再结晶开始

阶段与多数实验结果符合很好，说明本模型的形核阶

段设定为 1 min 的假设是合理的，符合再结晶过程中

形核时间很短，储存能释放非常迅速的特点。再结晶

晶粒长大阶段的模拟中，本模型同时也是基于界面能

项驱动晶粒长大原理的，而长大阶段的模拟与实验结

果对应也很好，说明该合金的再结晶过程经过很短时

间后是储存能与界面能共同作用的结果，其中储存能

主要通过组织中空位、位错等缺陷数量的进一步减少

进行释放，从而促进组织演化。体系界面能量则通过

平均晶粒尺寸的增加来减少体系中界面的面积进行降

低，从而影响组织的演化过程。 
由图 4 还可以看出，高温时模拟再结晶组织混晶

现象很严重，这与以往的晶粒长大模拟结果不同[9−11]，

这可能是 AZ31 镁合金再结晶的一个重要特性，于是

本研究对模拟结果的混晶现象进行了定量研究。由于

以往的研究中没有有关混晶程度的定量表示方法，本

研究提出一个描述材料组织混晶程度的参量即混晶

度，用∆d 表示。其具体计算方法为：∆d=dmax−dmin，

其中 dmax是 5%最大晶粒尺寸的平均值；而 dmin是 5%
最小晶粒尺寸的平均值。 

各再结晶温度下混晶度随时间变化的模拟结果和

部分实测数据如图 6 所示。由图 6 可以看出，随着再 
 

 
图 6  混晶度的模拟与实验结果对比 

Fig.6  Comparison of simulation and experimental results of 

grain size 
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结晶温度的提高，相同的条件下再结晶的晶粒混晶度

显著增加，尤其在 300~350 ℃时，受温度影响最为显

著，同时也可以看出在低温时混晶度随时间的变化很

平稳，而在高温时混晶度的变化变得不稳定。这有可

能是随着温度的增加，储存能进一步释放，相对而言

界面能对组织演化起着更重要的作用，且温度越高，

晶粒形状越不规则，导致混晶度在高温时的不稳定变

化。比较图 4(b)与(c)，(d)与(e)以及图 6 的模拟结果与

实验结果，可以发现模拟结果与部分有限的实验数据

吻合得很好，这种出现显著混晶的现象应该与 AZ31
镁合金自由能与成分变化曲线的特点有关。 

综上所述，本研究从合金组织形貌、晶粒尺寸以

及混晶度等几个方面对模拟以及试验结果进行比较，

均吻合较好，这种一致性说明该模型的有效性以及准

确性。同时本模型的成功不仅在于其能够模拟 AZ31
镁合金，更重要的是提出了一系列法则来确定模型中

参数的物理意义以及实际取值，从而完成了材料组织

真实时空的模拟。只要给出动力学和热力学数据，例

如偏析激活能和自由能成分曲线等，本模型以及法则

可很容易移植到其他合金系统中，而本模拟得出的参

数值也可以直接用于类似的合金系统。通过本模拟不

仅可以提供该合金控制工艺的参考数据，更重要的是

确定微观组织演化的机制，从而加深对合金物理过程

和合金特性的理解。 
 

3  结论 
 

1) 建立了一个可以在工业应用范围内模拟真实

时空再结晶组织演化的模型。 
2) 模拟结果与在 300~400 ℃退火 100 min 内的实

验结果吻合得很好，在 250 ℃的时候有较大差别，说

明在该温度下AZ31Mg合金界面迁移激活能的机制发

生了变化。 
3) AZ31Mg 合金再结晶组织的混晶度随温度的升

高而增大，且在同一温度下，混晶度随时效时间的增

加而增加。 
4) AZ31Mg 合金在 300~400 ℃进行时效时，随时

效时间的延长出现严重混晶现象，这一模拟结果与已

有的几个实验数据符合。 
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