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AlCu合金凝固微观组织的三维模拟及优化 
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摘 要：采用 CAFE 模型，对同一铸件不同尺寸的 Al2%Cu 合金凝固微观组织进行三维模拟及预测，并引入空 

位形成能对固相扩散系数进行了优化。结果表明，当铸件直径分别为 20、40和 60 mm时，柱状晶占总晶体比率 

分别为 65.2%、52.1%和 21.4%，逐渐减少，而等轴晶所占比率逐渐增加；当换热系数由 500 W/(m 2 ∙K)增大到 5 000 
W/(m 2 ∙K)时，同一铸件中不同直径的铸件凝固组织中柱状晶组织比例显著增大。模拟结果与实验结果吻合较好， 

能够较为准确地反映等轴晶和柱状晶的分布位置、比例和大小。 
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Threedimensional numerical simulation and optimization of 
solidification structure of AlCu alloy 
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Abstract: A  3D  cellular  automatonfinite  element  (CAFE) method was  used  to  predict  the  solidification  structure  of 
AlCu alloy at different casting radii, and optimized the solution diffusion coefficient in solid phase. The results show that 
when the casting radius changes from 10 mm to 30 mm, the proportion of columnar grains changes from 65.2% to 21.4%. 
With increasing heat transfer coefficient from 500 W/(m 2 ∙K) to 5 000 W/(m 2 ∙K), the proportion of columnar grains also 
gradually  increases. The simulated results are in accord with the experimental ones well, and can accurately reflect  the 
distribution, proportion, size of equiaxed and columnar grains. 
Key  words:  AlCu  alloy;  3D  cellular  automation  method;  solid  phase;  solution  diffusion  coefficient;  solidification 
structure 

铸件中的细小晶粒能够提高材料的强度与韧性， 

因而预测微观组织形成是控制晶粒尺寸、形貌和铸件 

产品质量的重要前提。 自 OLDFIELD等对微观组织模 

拟开展研究以来，微观组织数值模拟的研究经历了由 

定性模拟到定量模拟，再由单纯金属凝固组织模拟到 

多元合金凝固组织模拟的历程，并形成了不同模拟方 

法：确定性模拟、随机性模拟、相场法等 [1−4] 。 

元胞自动机法是一种随机性模拟，该方法以形核 

过程的物理机制和晶体生长动力学理论为基础，可以 

得到晶粒的尺寸、大小及分布，也可以描述柱状晶、 

等轴晶的形成及柱状晶向等轴晶的转变过程。该方法 

模拟的微观组织不依赖计算过程中的单元网格划分结 

构。RAPPAZ 等 [2] 把晶粒的形核与长大的物理机制引 

入到模型中，提出采用基于高斯分布的连续性形核 
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方法分别处理型壁和液体中形核，并考虑了晶核的晶 

体学位向关系和枝晶尖端的生长动力学，成功预测了 

从柱状晶到等轴晶的转变并得到了实验验证； 
GANDIN 等 [5−8] 将宏观温度场与微观组织形成相结合 

来模拟在宏观温度场下微观组织的形成与演化。康秀 

红等 [9] 、许庆彦等 [10] 也开展了相应的工作，考虑了凝 

固过程中温度场的分布、凝固过程溶质再分配以及对 

流等因素的影响，实现了对金属凝固组织的计算机模 

拟。ZHU等 [11−21] 改进了 CA方法，将枝晶尖端生长所 

需的过冷度用  KGT 模型来描述，修正了枝晶尖端生 

产仅依赖于热过冷的模型。 

本文作者采用元胞自动机耦合有限差分的方法 
(CAFE)，模拟了同一铸件不同半径 Al2%Cu 合金凝 

固组织的形貌，探究并模拟同一铸件中不同壁厚对晶 

粒大小、密度形核参数等对柱状晶向等轴晶转变的影 

响；预测金属凝固过程中柱状晶等轴晶的转变；计算 

合金的固相扩散系数时，通过引入了空位形成能提高 

了模拟的准确性。 

1  固相溶质扩散系数的优化 

凝固过程中， 溶质分布是影响枝晶生长和形貌的重 

要因素，溶质扩散的模拟是进行微观组织模拟的一个 

重要方面。 

模拟溶质扩散时，可以采用下面两种方法。 
1) 溶质扩散采用 Scheil模型： 假设固相中不存在 

扩散，液相完全混合。 
Scheil模型表达式为 

( 1) 
L 0 L 

k c c f ∗ − =  (1) 

式中：  * L c  为固液界面上液相平衡浓度；k 为平衡溶质 

分配系数；c0 为合金初始浓度；fL 为液相份数。 

固相扩散系数是  CA  模拟中重要的晶体生长参 

数，影响浓度场的计算。物质的迁移可通过对流和扩 

散两种方式进行。但实际凝固过程中固相中是存在扩 

散的，固体中不发生对流，扩散是唯一的物质迁移方 

式。为了提高模拟的准确性，采用下面的方法。 
2)  用液相扩散系数和固相扩散系数描述液相和 

固相扩散过程。在固相晶体中存在空位，这些空位的 

存在使原子迁移变得更容易，从而产生原子空位跳跃 

迁移能，该迁移能等于原子的扩散激活能 Q，通过菲 

克第一定律可以计算出固相扩散系数。 

0  exp( ) Q D D 
RT 

= −  (2) 

而实验测得的 AlCu 合金固相扩散系数和菲克定 

律计算的值差别很大，这个差别可以用铜在铝中以空 

位机制扩散解释，除了考虑空位迁移能外，还必须考 

虑扩散原子近旁空位的形成能。铜原子周围空位形成 

的几率可用空位平衡浓度(ne/N)表示， 所以真正的扩散 

系数应为 

e 
0  exp( ) 
n  Q D D 
N RT 

= −  (3) 

式中：  e  f exp( ) 
n  E 
N RT 

−∆ 
= ，ne 为平衡空穴的数目；N 为 

阵点总数；∆Ef 为空位形成能。 

因此，真正的固相扩 散系数应该修改为 

0 

f 
exp  Q E D D 

RT 
+ ∆   = −    

，∆Ef 测量值约为 96.3 kJ/mol。 

铜在铝基体合金中的扩散常数为  0.84×10 −5 m 2 /s。在 

计算铝铜合金的固相扩散系数时， 要引入空位形成能。 

固相扩散系数计算结果参见表 1。 

2  基于 CA 方法的宏−微观耦合模拟 

2.1  宏观温度场的计算 

温度场的模拟计算是微观组织模拟的前提。液体 

金属充满铸型以后，金属和铸型之间的导热主要以不 

稳定的导热方程进行。宏观温度场的计算采用有限元 

方法(FE)求解，三维宏观温度场不稳定导热方程为 

( ) ( ) ( ) p 

T c Q 
t x x y y z z 
θ θ θ 

ρ λ λ λ 
∂ ∂ ∂ ∂ ∂ ∂ ∂ 

= + + + 
∂ ∂ ∂ ∂ ∂ ∂ ∂ 

(4) 

式中：ρ为密度，g/cm 3 ；cp 为定压比热容，J/(kg∙℃)； 
θ为温度，℃；t为时间，s；λ为热传导率，W/(m∙℃)； 

Q 为热源项，  s Q L 
ϕ 

ρ 
θ 

∂ 
= 

∂ 
；L 为熔化潜热，J/kg；φs 

为固相率；x，y和 z为坐标值，m。 

辐射换热按照 StefenBoltzman 定律：  0 
4 q T εσ = ， 

T  为表面的绝对温度， ε  为辐射黑度；  0 σ 为 

StefenBoltzman 常数。 

2.2  形核模型 

形核采用  RAPPAZ 等 [22−23] 提出的基于高斯分布 

的连续形核模型，利用统计方法，假设形核现象发生 

在一系列不同的形核位置上(忽略形核本身所需要的 

时间，即形核是瞬时出现)，这些形核位置由连续非离 

散的分布函数 dn/d(∆T)来描述。在某一过冷度∆T所形 

成的晶粒密度 n(∆T)即可由对该分布曲线的积分求得：
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0 

d 
( ) d( ) 

d( ) 
T  n n T T 

T 

∆ 
′ ∆ = ∆ 

′ ∆ ∫  (5) 

式中：dn/d(∆T′)的表达式为 

2 
max d 1 

exp 
d( ) 2 2π 

N n T T n 
T T T σ 

  ′   ∆ − ∆   = −   ′ ∆ ∆   ∆     
(6) 

式中： ∆TN 为平均形核过冷度； ∆Tσ 为标准曲率过冷度； 
nmax 为异质形核衬底的数目。 

2.3  生长模型 

生长模型采用由  KURZ 等 [24] 提出的枝晶尖端生 

长动力学模型，即 KGT模型 

c t k r T T T T T ∆ = ∆ + ∆ + ∆ + ∆  (7) 

c c 
2π  ( ) R 

mG G 
Γ 
ξ 

= 
− 

(8) 

( ) c 0 
1 1 

1 1 
T mc 

k Ω 

  
∆ = −   

− −     
(9) 

2 e 
Rv P 
D 

= 

式中：∆Tc  为溶质扩散引起的成分过冷度；∆Tt  为热 

扩散引起的过冷度；∆Tk  为动力学过冷度；∆Tr  为固/ 
液界面引起的曲率过冷度。 

在正常凝固条件下，后三项数值较小，近似有 

∆T=∆Tc，Ω 为枝晶尖端溶质过饱和度，R 为枝晶尖端 

半径，Gc 为枝晶前沿液相中的溶质浓度梯度，G为温 

度梯度， Γ为 GibbsThompson 系数， m为液相线斜率， 
Pe 为溶质的  Peclet 数的函数，在低速生长时取  1，D 
为液相内的溶质扩散系数，v为枝晶尖端生长速度。 

3  实验 

铸锭材料选择 Al2%Cu合金。 铸型形状及尺寸如 

图 1 所示。为了减少纵向热对流对微观组织的影响， 

铸型材料选用钢板， 铸型底部和四周用保温石棉包好， 

产生绝热效果。 冷却过程采取空冷方式。 图 1中 A、 B、 
C位置沿横切面剖开，分别对同一铸件中直径为 20、 
40 和 60  mm 的横切面进行粗磨、细磨和抛光后采用 

氢氟酸进行腐蚀  5  s，便可以观察到不同直径的晶粒 

组织。 

图 1  铸型形状示意图 

Fig.1  Shape  and  dimensions  of  experimental  casting 

mold(unit: mm) 

4  模拟结果及分析 

采用 CAFÉ模型，计算尺寸与实验铸件一致。铸 

件尺寸为 600 mm×100 mm×150 mm，宏观网格划分 

为 1 mm，微观计算时网格再细分为 100×100×100。 

在模拟宏观温度场时，铸件和铸型之间的换热系数设 

置为 2  kW/(m 2 ∙K)，铸型顶部与空气的换热系数设置 

为 100 W/(m 2 ∙K)。形核参数如表 1所列。 

表 1  所使用材料的性能和模拟参数 

Table  1  Material  properties  and  model  parameters  used  in 

simulations 

Parmeter  Value 

Liquidus temperature, T/K  929 

Alloy composition, c0 /%  2 

Liquidus slope, m/K  −0.98 
Solute diffusion coefficient in 
the liquid phase, DL/(m 2 ∙s −1 ) 

1×10 −9 

Solute diffusion coefficient in 
the solid phase , DS/(m 2 ∙s −1 ) 

1.13×10 −11 

Partition coefficient, K  0.17 

GibbsThompson coefficient, Γ  1×10 −7 

First coefficient of the growth kinetics, K1  6.4×10 −6 

Second coefficient of the growth kinetics, K2  8.85×10 −5 

Maximum nucleation densities, nmax/m 2  1×10 7 

Mean undercooling, ∆TN/K  0.5 

Standard deviation, ∆Tσ/K  0.1
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4.1  不同铸造半径下凝固组织的模拟分析 

铸件尺寸是影响凝固组织的重要因素，由图 2 可 

以看出，铸件微观组织由表层细晶区，柱状晶区和中 

心等轴晶区 3部分组成。 

图  2  铸件横切面三维凝固组织和纵切面三维凝固组织模 

拟图 

Fig.2  Transverse  (a)  and  upright  section  (b)  of  three 

dimensional results 

液态 AlCu合金注入铸型后，由于型壁温度低， 

与型壁接触的一层很薄熔液产生强烈过冷，同时型壁 

还可作为非均匀形核的基底，导致立刻形成大量的晶 

核，并且这些晶核迅速长大，互相接触，形成细小、 

方向杂乱的等轴晶粒。这些晶核很快就因彼此碰撞而 

无法继续生长，由图  2(a)可以看出，在不同铸件尺寸 

的表面均形成一层很薄很细的等轴晶区。 

随着细晶区外壳的生成，铸件的型壁被熔液加热 

而不断升温，使剩余液体的冷却速度变慢，并且由于 

结晶释放潜热，细晶区前沿液体的过冷度减小，形核 

变得困难，只有细晶区中现有的晶体向液体中生长， 

且只有一次轴垂直于型壁(散热最快的方向)的晶体才 

能得到优先生长，而其他取向的晶粒，由于受邻近的 

限制而不能发展。因此，这些与散热相反方向的晶体 

择优生长而形成柱状晶区。随着铸造尺寸的增加，柱 

状晶占总晶体比率减小，分别为  65.2%、52.1%和 
21.4%，而等轴晶比率增加。这是由于柱状晶生长到 

一定程度，越小尺寸的前沿液体越远离型壁，散热困 

难，冷却速度变慢，而且熔液中的温差随之减小，这 

将阻止柱状晶的快速生长，当整个熔液温度降到熔点 

以下时，熔液中出现许多晶核并沿着各个方向生长， 

形成等轴晶区。 

如果铸型不加热，采用室温，则熔体冷却速度快， 

凝固过程中，已形核的晶粒根据其不同的相对位置和 

择优取向，邻近枝晶较早开始相互接触形成晶界并制 

约了对方的生长，使晶粒没有足够的时间长大，故形 

成的晶粒较为细小，在铸造尺寸较小时(20 mm)，以等 

轴晶为主。而实验中铸型加热至 250 ℃，铸造冷却速 

度慢，形核率低，晶核具有充足的时间生长，因此形 

成的晶粒比较粗大。在铸件尺寸较小时，以柱状晶为 

主。 

4.2  不同冷却强度下凝固组织的预测 

冷却强度也是影响铸件凝固组织的主要因素之 

一，常被用来控制凝固组织的形成。实验中，铸件壁 

面与铸型的换热系数设置为 2 kW/(m 2 ∙K)， 并且分别在 

不同换热系数下对直径 20、40和 60  mm的铸件进行 

了模拟。 

对比图  3~5 可以看出，随着换热系数(h)从  500 
W/(m 2 ∙K)增大到 5  000 W/(m 2 ∙K)，不同半径的铸件凝 

固组织中柱状晶比例显著增大，而同样半径的铸件中 

晶粒度变化并不大。这是由于当换热系数较小时，液 

体金属在铸型壁上形成稳定凝固壳层的时间较长，晶 

体从铸型壁处游离出来的过程也较长， 游离晶粒增多， 

而游离到液体中的晶粒又可以阻止柱状晶的形成，进 

而使柱状晶区域变小；反之，当换热系数较大时，液 

图 3  直径 20 mm铸件的凝固组织模拟图 

Fig.3  Predicted grain structures of d20 mm casting:  (a) h=500 W/(m 2 ∙K); (b) h=1 000 W/(m 2 ∙K); (c) h=2 000 W/(m 2 ∙K); (d) h= 

5 000 W/(m 2 ∙K)



第 21 卷第 9 期 卜晓兵，等：AlCu合金凝固微观组织的三维模拟及优化  2199 

图 4  直径 40 mm铸件的凝固组织模拟图 

Fig.4  Predicted  grain  structures  of  d40  mm  casting:  (a)  h=500  W/(m 2 ∙K);  (b)  h=1  000  W/(m 2 ∙K);  (c)  h=2  000  W/(m 2 ∙K); 

(d) h=5 000 W/(m 2 ∙K) 

图 5  直径 60 mm铸件的凝固组织模拟图 

Fig.5  Predicted  grain  structures  of  d60  mm  casting:  (a)  h=5  00  W/(m 2 ∙K);  (b)  h=1  000  W/(m 2 ∙K);  (c)  h=2  000  W/(m 2 ∙K); 

(d) h=5 000 W/(m 2 ∙K) 

态金属在铸型壁上形成稳定的凝固壳层时间较短，一 

旦稳定的凝固壳层形成，柱状晶就直接由表面细等轴 

晶凝固层中的晶粒为基底向内生长，发展成由外向内 

生长的柱状晶区，有利于柱状晶的形成。 

4.3  凝固组织模拟实验验证 

铸件尺寸如图 1 所示，由 3 个不同壁厚和半径的 

圆柱组成： 1) 壁厚 150 mm， 直径 60 mm； 2) 壁厚 450 
mm，直径 40 mm；3) 壁厚 750 mm，直径 20 mm。 

铸件的浇注温度 720 ℃，铸型温度 250 ℃, 铸件三维 

凝固组织模拟结果如图 2所示，截面厚度均为 4 mm。 

比较图 6~8可以发现，采用 CAFÉ模型进行模拟的结 

果与实验结果能较好吻合，能够较为准确的反应出等 

轴晶和柱状晶的分布位置、比例和大小等。如图 6所 

示，对直径 60 mm的横截面进行微观组织模拟时，横 

截面为图 1中 C位置(高 125  mm处，直径 60  mm和 

直径 40 mm的交界面)断面。此横截面外侧 20 mm厚 

的部分直接铸型接触，形成较粗的等轴晶；而与直径 
40 mm铸件直接接触的部分，先形成柱状晶，再形成 

较细的等轴晶。所以，三维 CAFÉ模型是模拟铸件凝 

固组织的一种有效模型，应用 CAFÉ模型研究了浇注 

温度和冷却强度对晶粒组织的影响。 

图 6  直径 60 mm铸件凝固组织的模拟结果和实验结果 
Fig.6  Predicted  (a)  and  experimental(b)  solidification  grain 
structures of d60 mm casting 

图 7 直径 40 mm铸件凝固组织的模拟结果和实验结果 

Fig.7  Predicted  (a)  and  experimental  (b)  solidification  grain 

structures of d40 mm casting
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图 8 直径 20 mm铸件凝固组织的模拟结果和实验结果 

Fig.8  Predicted  (a)  and  experimental  (b)  solidification  grain 

structures of d 20 mm casting 

5  结论 

1) 采用有限元和元胞自动机结合的CAFE模型， 

通过加入空位形成能的固相扩散系数，对 AlCu 合金 

的凝固组织进行了三维模拟和预测，其结果能够准确 

地反映等轴晶和柱状晶的分布位置、比例和大小等。 
2) 随着铸件尺寸的增加， 铸件凝固组织中柱状晶 

占总晶体比率减小，分别为 65.2%、52.1%和 21.4%， 

而等轴晶比率增加。 
3)  当换热系数由从  500W  /(m 2 ∙K)增大到  5  000 

W/(m 2 ∙K)时，铸件凝固组织中柱状晶比例显著增大， 

而同样铸造半径的晶粒度变化并不大。 
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