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摘要

凝固过程及其微观组织的研究不仅具有很强的工程应用背景，而且具有重要的理论

研究价值，因此长期以来都引起不同领域学者的广+泛关注。随着计算机技术的发展，用

数值模拟方法来研究凝固过程取得了很大的进展。近十几年来，在凝固温度场等宏观模

拟逐渐发展成熟的基础上，微观组织模拟开始成为研究的重点。

本文在前人研究的基础上，提出了基于溶质扩散控制的枝晶生长数值模型与算法。

这一模型采用胞元自动机方法将固液界面两侧的锐变转化为界面胞元固相份数的渐变，

既坚持了尖锐界面的基本假设，又避免了跟踪复杂的固液界面。模型充分考虑了成分过

冷、曲率过冷、界面能各向异性以及界面扰动等影响枝品生长的主要因素。

利用这一枝晶生长模型，本文对过冷熔体中枝晶的稳态生长行为进行了模拟计算，

并与描述枝晶尖端生长的理论模型取得一致。通过在界面上施加扰动模拟了枝晶的分枝

机制及侧枝的竞争生长，并研究了扰动波长和振幅对分枝发达程度的影响，研究结果与

界面稳定性理论的分析取得一致。

将这一枝晶生长模型进行扩展并应用到了定向凝固组织的模拟中去，通过施加不同

的温度梯度和凝固速度，成功模拟了定向凝固条件下的平界面、胞状和枝晶状三种典型

界面形貌以及一次臂的分枝和调整机制，并分别研究了温度梯度和凝固速度对一次臂间

距的影响，研究结果与理论模型的预测基本一致。

将这一枝晶生长模型与基于正态分布的形核模型相结合，直接应用到了晶粒组织的

模拟中，避免了传统晶粒组织模拟中对晶粒形状的人为假设，用胞元自动机方法对晶粒

组织模拟和枝晶生长模拟进行了整合，使这种方法的模拟能力和适用尺度得到了改进。

通过耦合传热计算模拟了金属型中正常凝固的等轴晶组织，并通过施加不同的冷却

速度、温度梯度、形核参数模拟了晶粒组织中的柱状一等轴转变，分析了不同工艺因素

对等轴晶和柱状晶竞争生长的影响，模拟结果与工艺实践和理论分析一致。
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Abstract

S01idmcation process atld micmstructures fornlation during solidification have attmcted

researchers from di船rent 6elds for a long time because they have not only profound

backgrollIld of engineering印plication，but also signincant meoretical value．Wim me

development of computer techn0109y，numerical simulation on solidification has made great

progress．In the last decade，based on the success of macro simulation on tenlperature fleld，

micmstructure simulation has become the major focus．

On the basis of previous researches，a s01utc dif如sion commlled model for dendritic

growth is deVeloped aIld relative numerical me血od is pmVided．Cellular automaton method

is印plied to transform the sharp change at the solid—liquid interf犯e to gradual change of

solid丘action in interfacjal cells，which avoids direct仟ont tracking while sharp mmce
hypothesis is still kept．The e腩cts of constitutional undercooling，cuⅣature undercooling，

aIlisotropy ofinterfacial ene曜y aIld inte—hce penurbation areconsidered in this model_

The model is applied to simulate stable gro、vth behavior in undercooled melt and the

simulated results are in agreement with the prediction of theoretical model for tip gro、vth．

BraIlching mechanism aIld competition乒oWth of side braIlches are simulated by岫posing

perturbation at the interface and t11e efrects of perturbation wavelen百h and锄plitude on me

degree of side branch are studied．The results are in agreement with marginaI stability theory．

The modelis extended to simulate constrained伊owth in the directional solid馅cation．By

imposing diffbrent combinations of temperature掣adient aIld solidiflcation rate，me typical

interface mo叩hology including planar，cellular and dendritic are successfully simulated as

weU as the braIlching and a由ust工11em of primary arnl．The Variation of primary聊spacing
with me temperature gmdient and s01idification rate are simulated respectively a11d agree with

t11e Drediction of theoretical model．



Ab吐ract

Combined谢th the nucleation model based on noⅡnal dismbutlon，the dendritic伊o、vth

model is directly印plied to simulate grain stmctures，which avoids the artmcial geometry

b甲othesis in仃a碰tional grajn stmctures simulation．In this wa孔simulacion of grain

structures aJld dendritic gro叭h is integrated with cellular automaton method，whjch铲eatly

improves tlle c印ability a11d me modeling scale ofthis method．

Equiaxed grain stmcture nornlally solidified in metal mold is simulated with coupling of

heat transfer calculation．By imposing dif亿rent cooling rates，t锄peratllre掣adients a11d

nucleation parameters，the columnar-to-equiaxed trallsition is simulated ajld the e丘'ects of

processing par砌eters on the competition growtll betⅥ，een colImmar aJld equiaxed gmins are

analyzed．The results are in agreement with practical process and meoretical analysis．

Key讳ords： Sol埘湎cation，Microstructure，Numerical Simulation， Celllllar Automaton，

Dendritic Growth．Grain Stmcture



刖置

凝固是材料加工制备中一个非常重要的阶段，几乎所有的金属(合金)在成形过程

中都要经历凝固，凝固得到的微观组织直接影响着材料的使用性能，并且在很大程度上

决定了材料的最终组织与性能。此外，凝固也是自然界中常见并且涉及范围很广的一类

相变过程，作为凝固过程中最常被观察到的一种微观组织，枝晶则代表着自然界中一种

典型的非线性、自组织模式。因此，对于凝固及其组织的研究不仅具有很强的工程应用

背景，而且具有重要的理论研究价值。

然而，凝固过程涉及到一系列复杂的物理化学变化。从宏观上看，凝固伴随着传热、

传质、流动：从微观上看，凝固则体现为形核、生长的动力学过程，而宏微观之间又有

着复杂的相互影响。这使得理论研究和数学解析遇到了很大的困难。而且，由于发生凝

固的液态金属往往处于较高的温度下，金属本身又不透明，并处于流动状态，这使得实

验研究也缺乏直接和有效的方法。

计算机技术的发展使得人们可以以此为手段，运用数值模拟的方法来丌展对凝固过

程的研究，为古老的凝固研究开拓了新的空间。目前，对于凝固过程的数值模拟研究大

致可以分为宏观模拟和微观模拟两个方面。

宏观模拟以能量、质量、动量等守恒为基本控制方程进行数值计算，包括对温度场、

流场、应力场等的模拟。宏观模拟可以对铸件的凝固时间、冷却曲线、流动充型、缩孔、

缩松、宏观偏析以及应力和变形等进行预测和相应的工艺优化设计。这方面的研究由于

开展较早相对成熟，目前已经有应用于工程实践的商业软件如ProcAsT、MAGMASoft、

FLOW一3D、FT_Star等。

微观模拟也称为微观组织模拟或组织模拟，自上世纪80年代末90年代初开始成为

凝固模拟的研究热点和发展方向。其研究方法主要是在宏观传输计算的基础上，结合各

种形核生长过程的动力学模型，对凝固组织的晶粒尺寸与外观、相形貌与组成，枝晶组

织的形貌细节、成分偏析以及枝晶臂间距等进行预测或描述。根据其研究对象又可分为

尺度逐渐减小的三个层次：晶粒组织模拟、枝晶生长模拟和枝晶二次臂间距内的微观偏

析模拟。

近十几年来研究者发展了各种微观模拟方法和模型，但由于实际的凝同过程相当复

杂，而影响凝固组织的主要物理机制又在不同尺度上起着不同作用，使得各种模型和方

法受到其适用尺度的限制，模拟条件和真实情况也尚有差距。因此，凝固微观组织模拟

目前还难以进入实用化阶段。

在各种微观组织模拟研究方法中，胞元自动机方法基本思想简单清晰，便于在各种

尺度上与影响凝固过程的物理机制进行结合。尽管最初只是被应用于晶粒尺度的模拟，

但随着研究者不断的改进，在枝晶尺度上也显示出一定的模拟能力。
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本文拟在前人研究的基础上，以合金的尖锐界面模型为基础，建立枝晶生长的数值

模型，并采用胞元自动机方法进行求解，对枝晶形貌细节及其生长规律进行模拟研究。

在此基础上，将进一步结合微观形核模型和宏观传热计算，对凝固过程中晶粒组织的演

变进行模拟。从而将微观组织模拟的两个主要方而，晶粒组织模拟和枝晶生长模拟在胞

元自动机方法的框架下进行整合，使这一方法的模拟能力和适用尺度得到扩展和改进。
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符号 量纲或表达式 物理意义

△《 J 临界形核自由能

6 r K 过冷度

△霸 K 形核过冷均值

△疋 K 成分过冷

△耳 K 曲率过冷

△正 K 热过冷

6％ K 凝固温度区间

△瓦 K 形核过冷方差

△r’ K 非平衡凝固温度区间

6^ 一 固相分数增量

6卸 J·m一·K‘1 体积融化熵

6x m 胞元网格大小，微观计算空问步长

6x m 单元网格大小，宏观计算空间步长

6， s 时问步长

。 一 相场变量

nc 一 无量纲溶质过饱和度

Qt 一 无量纲热过饱和度

a Ⅳ(p印) 热扩散率

s 一 物体发射率或黑度

8 一 界面能各向异性因子

p V01％ 体积份数

A w·m～·K。1 导热系数

2 m 扰动波民

止 m 临界扰动波长

A1 m 枝晶一次臂间距

赴 m 枝晶二次臂间距

p 虹·m。3 密度

d J 表面能

V1
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第一章凝固微观组织模拟概述

1．1凝固过程及其微观组织

凝固是物质从液态向同念转变的相变过程，广泛存在于自然界和工程技术领域[”，

对于金属或合金而言，这一过程也称为结晶。对于凝固过程的研究可以从两方面进行，

在宏观上凝固伴随着传热、传质、对流，即三传过程，三传主要与工艺手段发生关系；

从微观上看，凝固则体现为形核与生长，形核、生长决定了合金凝固的微观组织。因此，

将两方面结合起来，就能更好地揭示工艺手段是如何影响微观组织，从而通过控制工艺

手段得到所需的微观组织。

1．1．1三传现象

三传现象可以用一个统一的控制方程来描述【2]

云(p①)+击V(脚中)=西V(r分dd巾)+s (1-1)

式中

p——密度；

◇一通用变量，可以代表需要求解的温度r、成分c或沿三个坐标轴方向的速度
分量“、v、w等；

磊——代表速度矢量，其沿三个坐标轴方向的分量分别为“、v、w；

卜_广义扩散系数，对传热方程表示热扩散率Ⅱ，对扩散方程表示扩散系数D，
对动量方程表示流体的运动粘度v；

S——广义源项；

为求解控制方程，还需要给定初始条件和边界条件。边界条件分三类【3】’第一类边

界条件，也称D谢chlet条件，即已知所求变量在边界处的值：第二类边界条件，也称

Neumann条件，叩已知所求变量在边界处的棉度值：第三类边界条件，也称Cauchy条

件，即已知所求变量在边界处的梯度可以表示为变量的线性函数。这三类边界条件可以

分别用以下三式表示

巾@，f)=中@，f) (1．2)

娑(哥，f)：@(i，f) (1．3)
(m

娑(哥，f)：^(哥，f)[①(贾，f)一①。】 ， (1．4)



东南大学博上学位论文

式中

哥——边界处的空间座标；

f——时问座标；

a／锄——边界处沿法向量i的偏导数：

n——己知函数值：

^——线性函数的系数项；

西i一线性函数的常数项；
通过求解给定条件下的控制方程，就可以得到凝固过程中合金各处的温度、成分、

速度矢量随时问空间的变化规律，即温度场、浓度场和流场。

然而，只有在极简单的条件下，上述偏微分方程才能够求得精确的解析解，因此刘

实际的凝固过程而言，往往需要用数值计算的方法来求解。数值求解[4】的基本思想是把

连续的场变量在时间和空间上进行离散化，建立场变量在这些离散节点之间的关系得到

离散方程，通过联立求解方程组最终获得各结点处的场变量值。比较常用的数值求解方

法包括有限差分、法【“、有限容积法【2】、有限元法【6]、边界元法【7]o其中有限容积法也称控

制容积法，由于在导出离散方程时能够保证守恒，并且方程具有明确的物理意义，所以

本文在进行传热和溶质扩散计算时选择这‘方法。

1．1．2形核与生长

从热力学的角度来看，形核首先需要一定的过冷，以保证固相的自由能小于液相自

由能，在此条件下，液相中将会形成一些晶胚，但只有大于临界形核半径的晶胚刁‘能作

为一个晶核稳定地存在。而晶核得到一个原子后能够继续长大，失去一个原子后则可能

会消失。若将形核率定义为单位时间内在单位体积的液相中形成的晶核数目，则根据经

典形核理论【；8】，形核率

卜佃卜警] ns，

式中

，-一形核率；
如——指数项前的因子，由于指数项的影响很大，【因此如可以近似看成常数；

△G：——临界形核自由能；

△Gd——原子越过固液界面的扩散激活能；

如——B01tzmall常数：

卜温度；
根据形核的机理不同可以分为均质形核和异质形核。均质形核时，液相中的原子集

团只能自己逐渐长大而形成晶核，这种情况很少见。异质形核时，液相中的原子集团往
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往依附在已有的基底表面形核，这些基底可能是液相内部的外来质点或铸型内壁。由于

在实际凝固过程中，异质形核基底的数量和类型受到各种因素的影响，所以很难有一个

准确的形核理淦模型。在实际应用中，根据形核率随过冷度的变化情况，大致可以将形

核模型分为瞬时形核和连续形核。如图1—1所示，瞬时形核假定所有的核心都在到达形

核温度后形成，此后不再变化；而连续形核则假定晶核数目随过冷度的变化而保持连续

变化。

谜
街
垡
畦

(a)

过冷度

燃
黼
蜒
Ⅲ墨

图1-1连续形核(a)与瞬时形核(b)

Fig．1-l continuous nucleation(a)and instantaneous nucleat{on(b)

过冷度

晶体的生氏从原子的尺度上晚，意味着原子在固液界面上不断地堆积。根据固液界

面的微观结构不同，可以将其划分为粗糙界而和光滑界面。在此基础上，晶体可能以连

续生长、二维台阶生长、螺型位错生长等机制长大【9J。另一方面晶体的生长则表现为宏

观上的固液界面向前推进。这一过程首先受到热扩散的影响，因为结晶释放的潜热需要

排走。对于合金而言，晶体的生长还受到溶质扩散的影响，因为固、液相的成分不同造

成了界面前沿的溶质再分配。此外，晶体的牛长还与界面能作用和界面动力学效应有关。

翼f
布h

界
面
形

态

匠阳困团田
C0-0，G>0 Cn>O，G>O

口团口酲团
枝品 平界面 枝晶 枝晶 平界面

图】．2界面前沿的温度梯度与界面形貌

F培l-2 Temprealure gradient ahead ofthe interface and jts morph0109y

(T口——实际温度；TM——纯金属熔点；TI_合金液相线温度)
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根据固液界面前沿的温度梯度和成分梯度的不同，界面将可能呈现如图1—2所示的

不同形态。当界面前沿的温度梯度为负时，界面处的凸起将处于过冷熔体中，因而其生

长得到加强，最终将会破坏界面的稳定形成枝晶组织。当界面前沿的温度梯度为正时，

对于纯金属而占，界面处的凸起将处于过热状态而熔化，生长界面将保持为稳定的平界

面；但对于合金而言，界面前沿可能会由于溶质富集(对于平衡分配系数小于1的合金)

而形成成分过冷，使稳定的平界面生长遭到破坏而产生胞状组织或枝晶组织。在实际的

凝固过程中，枝品组织最为常见。

1．1．3微观组织

枝晶组织是最常见的合金凝固组织，它是平界面的稳定生长遭到破坏后形成的一种

树枝状的分枝结构，通常包括主干、一次分枝、二次分枝以及高次分枝。根据枝晶的生

长条件可以分为过冷熔体中自由生长的等轴晶和定向生长的柱状晶。等轴晶前方的温度

梯度为负，凝固潜热由界面向周围的过冷熔体排走，而柱状晶前方的温度梯度为正，凝

固潜热只能通过已经凝固的固相排走。描述枝晶的的特征尺寸有一次臂间距(^1)、二

次臂间距(赴)和尖端半径(R)，图1—3给出了枝晶形貌的示意图及其主要特征尺寸。

R

(a)柱状晶 (b)等轴晶

图1．3枝品形貌及主要特征尺寸的示意图

Fig．1-3 Schematjc representation ofdendrite morph0109y and important length scale

与枝晶生长有关的主要物理过程包括热扩散、溶质扩散和界面能效应，这些物理过

程分别在不同的尺度内发生影响。表1．1给出了这些物理过程的作用尺度。

表1．1影响枝品生长的物理过程作用尺度

T曲le 1-1 Characteristic】en甜hs of phsical processes to control dendrite可owth

过冷熔体 定向凝固

热扩散长度7T 钆／矿 △7√G

溶质扩散长度fD Dfy

毛细长度疏 r，A而(台金)、r／(c，cP)(纯金属)
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文献[10]手旨出，就一般情况而言，微观组织的特征长度与物理过程的作用尺度之间

的关系可以写成一个通用形式，_A[如]8[，T]6【列。，其中a+b+c=1。而微观组织发生转变的

条件也可视为不同物理过程之间竞争的结果，比如在定向凝固条件下保持平界面的条件

可写成fD=fT。这样，通过控制工艺参数，改变不同物理过程的作用尺度，就可以控制

枝晶的特征尺寸。

对于铸件而言，不同的工艺条件下得到的品粒组织也不同，但一般况来可以分成三

个典型的区域⋯J：表层的细晶区、中问的柱状晶区和内部的等轴晶区。表层细晶区的特

点是排列没有规则，组织细密。柱状晶区则由一系列平行排列的柱状品粒沿垂直于型壁

方向向内延伸。内部的等轴晶区则无明显的方向性，但品粒较表层细晶区粗大。

不同的晶粒组织对于铸件的性能有很大影响，一般来说，细小的等轴晶有助于提高

铸件的力学性能，但在高温单向收载的铸件中，柱状晶的方向性反而会使其单向力学性

能大幅度提高。为了更好地控制凝固得到的晶粒组织，研究者对于三个晶区的形成机理，

尤其是内部等轴晶区的形成以及柱状一等轴转变(Colu删．to．EquiaXed Trallsition)提
出了各种不同的解释il2’“】，并进行了理论模型的推导、实验研究和计算机模拟。

1．2微观组织模拟研究历程

1．2．1微观组织模拟的早期研究

早在1966年，w 0ldfield就首次提出在凝固过程温度场数值模拟的基础上将传热

方程的潜热项表示为形核率和生长速度的函数，从而获得反映凝固组织形成的模拟结果

””。但由于计算条件和宏观传输模拟的限制，这一研究方向并未有大的进展。直至上世

纪80年代中后期，凝固组织模拟方面的文献才开始大量出现。

在形核模型方面，继01dfield早期提出的连续形核模型后I】”，Hunt依据于经典形

核理论，在考虑到熔体中的初始形核质点将随形核的进行逐渐减少的基础上提出了瞬时

形核模型”J。Thevoz和R印paz等人【17J则考虑到在实际凝固过程中存在着不同类型的异

质形核基底，提出基于概率分布的准瞬时形核模型，并用正态分布函数来描述形核率随

过冷度的变化率。

关于生长模型的研究也从最初的共晶生长扩展到枝晶生长。这一时期，Lipton、

Kurz、Glicksman等人Il”1]对枝晶生长的理论模型进行了推导，并与实验进行了比较，

建立了枝晶在过冷熔体中生长的LGK模型和定向生长条件下的KGT模型，将枝晶尖端

的过冷度与生长速度建立了联系。为了进一步得到固相份数，还需要将晶粒的形状简化

为球形，但等轴晶内部复杂的枝晶很难视为一完全固相的球，于是Dustin和Kurz提出

了球状等轴晶的“内在固相份数”这一概念【2“，认为枝晶的固相率店等于枝晶的体积

率石和内在固相份数．石的乘积，这一等轴晶生长的溶质扩散模型如图1—4所示。Rappaz
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等人进一步完善了这个模型，并推导出了』与溶质P6clet数之间的关系阻2”。

磷爿
．R口l 晶粒避，围

cJ匿
图1．4等轴晶生长的溶质扩散模型示意图821

Fig 1-4 Schematic reperesentation ofsolute difhlsion model for equia)(ed dendritic growth

从方法上看，这一类形核牛长的模型后来被称为决定论模型，因为它们将形核率和

生长速度看成过冷度的确定函数，而没有考虑晶粒形核生长中的随机因素。1989年，

R印paz在IMR杂志上发表了一篇综述，对早期决定论模型做了系统的总结【3】0

1．2．2微观组织模拟的发展

早期决定论模型一统天下的局面很快被打破，微观组织模拟进入了繁荣与发展时

期。这～时期，在晶粒组织的模拟方法上出现了决定论和随机论的分野，自上世纪90

年代开始，这两种方法各自发展到了一定的高度。与此同时，在另～个尺度上对枝晶生

长的模拟也在相场法的推动下逐渐展开。而对显微偏析问题的研究则伴随着凝固组织模

拟的发展从早期的解析、半解析模型向数值模型发展。

Monte Carlo(Mc)方法的应用开创了凝固组织模拟的随机论模型。这一方法考虑

到晶粒生长过程中的随机因素，采用形核概率来处理每个计算单元，按照界面能最小原

理，用氏大概率来计算界面的推进，通过对不同位向的计算单元进行颜色填充或边界填

充再现晶粒的生长演化。Mc方法最初被用来模拟再结晶过程中的固相晶粒的生长12⋯，

spmle和Brown则用它来模拟凝剧过程中晶粒的形核生长[26#”，zhu和smith进一步发

展了这种方法并模拟出了与通常经验具有一致趋势的典型晶区组织12⋯，如图l一5所示。

Mc方法的最大弱点是计算中使用的时间步长并非实际的物理时间步长，而晶粒的演化

则完全依据能量最小原理进行，并且没有考虑枝晶尖端生长动力学。

自1993年开始，Rappaz和Gandin等人提出了新的随机方法来模拟晶粒组织，他

们采用的方法称为cemdar Automaton(cA)技术阻”】。CA方法用基于正态分布的形

核模型来描述型壁和内部的晶核数量、位置及其变化，用KGT模型【20】来计算枝晶尖端

生长速度，用偏心正方算法来进行胞元的捕获。此外他们还把cA方法和宏观传热计算
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的有限元方法结合起来，创建了cA盹算法模型【311(如图l一6所示)，实现了宏微观耦

合，并将其发展到了三维非均匀温度场[32，”】，从而很好地模拟了晶粒的竞争演化机制。

与MC方法相比，CA方法不但方便地引入了随机位向，并且有更强的物理背景。

图1．5 Mc方法模拟的铸锭中典型晶区组织【28】

Fig．1-5 Simulation on typical gra{n structure of ingot with MC method

k

l

j

图1．6宏微观耦合的cAF色模型【=Il】

Fig．1-6 c叫pling calculation ofCA盹mode
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伴随着随机论模型的发展，决定论模型也发展到了一定的高度。W抽g和Beckerrna衄

自1993年开始连续发表了一系列文章提出了多尺度／多相流模型(Multi-scale，multi-phase

Model)[34_39】，并用A14％cu和NH4c1水溶液的实验结果对模型进行了验证。如图l一7

所示，这个模型秉承了决定论的基本思想，将可能含有多个等轴晶的体积元看成由固相、

枝晶问液相和晶粒外液相三相组成，用体积元平均的办法来处理宏观温度场、溶质场、

速度场的守恒方程，并通过界面迁移项与微观尺度建立联系，成功地实现了多场耦合和

宏微观耦合。

，／叭

㈣‘
图1．7多尺度／多相流模型中三相体积元”“ 图1．8球形体积元及其内部溶质分布图m1

Fig．1—7 A V01ume element consist ofthree phases in Fig．1—8 A s01_difyi“g spherical element and

mulll一scale，multi—phase model the aSsociated concentration pmnle

ste胁escu的研究组关注的重点是宏观传输计算和微观转变动力学(MT_TK)的耦

合14u4“，他们提出一个考虑了微观偏析和固相扩散的解析模型来描述包括平界面、柱状

树枝晶和等轴树枝品在内的溶质再分配【42J，如图1-8所示，这一模型基于晶粒的球形假

设和内在固相份数思想，成功实现了宏观传输与微观转变动力学的耦合并对Ni基台金

INc0NEL 718的凝固组织进行了模拟【4¨“。此外，他们也采用随机论模型进行了对比

尝试并认为随机论方法将最终取代纯粹的决定论【4“。

这一时期，组织模拟的发展不但在方法上，而且在尺度上产生分野。研究者已经不

满足于仅仅得到晶粒组织的特征，而希望对晶粒内部的枝晶形貌和生长细节展开更深入

的研究。在这一研究方向上相场(Phase Field)方法取得了巨大成功。

其实在更早的时期，枝晶生长在物理学领域就引起了研究者的兴趣，Meiron、Kessler

和saito等14“圳通过用数值方法求解积分方程，对枝品的稳态生长和分枝进行了研究。

另一种更加直接的模拟方法是界面跟踪法(Front rl’racbng Method)【50'“J。这种方法基

于尖锐界面模型，通过分别求解固液相变，并用固液界面的边界条件进行耦合就可以描

述界面形貌的演变。但这是一个典型的移动边界问题，需要随时跟踪两相界面的位置，

以便分别处理固相和液相计算单元。Ⅱlle和心啪bhaar试图用旋转网格法来减少因为网

格造成的各向异性【”】，Juric和udaykumar等人[53_”】贝Ⅱ对于移动界面的处理、界而曲率

的计算、两相界面处二阶精度离散格式的保证，以及笛卡儿坐标系下如何处理不规则形

鳓
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状的控制容积等问题做了研究。但总的说来，界面跟踪法的计算量大，算法比较繁琐，

三维模拟很难实现，限制了它的发展。

相场方法协6l针对界面跟踪的困难，用弥散的相场变量中代替了尖锐界面，中=1时

表示固相，由=0时表示液相，0<中<1时则表示界面，这样相场方程的解就可以描述界

面的形态。相场方程是以金兹堡．朗道理论为基础，考虑有序化势和热力学驱动的综合

作用，推导出的一个可以处理所有计算单元的统一控制方程。这样就免去了界面跟踪的

不便，并且还可以和温度场、浓度场、流场等外部场进行耦合。

相场模型的提出虽然更早，但直到1993年Kobavashi利用含各向异性的相场模型

对过冷熔体中枝晶生长的二维模拟取得成功后15”，利用桐场方法进行组织模拟才引起了

研究者极大的兴趣。很快wheeler等人【58】对相场方法的可靠性和准确性进行了定量的评

估。在Kama【⋯、w抽-enI⋯、sl】Zuki【6l】等人的努力下相场模型得到进一步拓展和修正，

对Ni．Cu系、Fe—C系、m—Si系合金的复杂枝晶组织都进行了模拟。图1—9是w锄℃n等

人用相场方法模拟得到的Ni．cu合金枝晶形貌和及其内部的成分偏析。

幽1．9相场法模拟的Ni—cu合金枝晶形貌及成分偏析”01

Fig．1—9 Phase neld simulatIon ofdendrjte morphology and concentration pro而les for Ni-Cu a¨oy

在相场法的带动下，枝品生长模拟在上【吐纪90年代末期又有新的发展。Dilmev和

Pavlik【62J基于界面处溶质扩散的平衡和界面处的曲率作用，通过求解溶质场，以及利用

胞元自动机方法中胞元捕获的思想，建立了描述枝晶界面及其生长的一系列方程，模拟

了具有复杂生长界面的枝晶形貌。NaStac【6]J也采用类似的方法模拟了这种扩散控制的枝

晶生氏。事实上，这个方法可以追溯到1994年，Sasmumar首先用热扩散控制方程来模

拟了纯金属的生长及枝品形貌畔，6”，随后又用溶质扩散方程模拟了合金的生K及枝晶形

9
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貌‘661。但他的模拟结果还只能看成定性地揭示了枝晶生长的一般规律。

1．2．3微观组织模拟的现状

近年来，微观组织模拟方面的研究仍在继续，Udayk岫ar等人配68】进一步完善了界
面跟踪法并考虑了流场对枝晶生长的影响。相场方法也在计算效率、模型和应用上有了

很大发展州j。

为了提高相场法的计算效率，Provatas㈣等人提出了自适应网格求解技术，如图1．10

所示。相场模型也从最初的纯物质、二元合金单相场发展到包括包晶和共晶反应的多相

场"731，并从定量的角度开展了对枝晶生长理论的验证【74。761。此外，将流场耦合入现有

的相场模型也是’一个研究趋势，Tong和Beckm锄等177】提出了考虑流场的相场模型，
模拟了强迫对流对枝晶生长和形貌的影响。但总的说来，相场模拟的尺度比较小，计算

时间也相当长，一般说来，只适合模拟枝晶组织。

图1-10白适应网格技术【7⋯

Fjg，1-1 0 Ad印tjve grjd melhod

对于晶粒组织的模拟，传统的决定论方法因为只能预测一些微观组织的平均值如晶

粒平均尺寸，不能显示晶粒组织的动态演变，所以CA方法显示出明显的优势而逐渐成

为主流。而由RappaZ等人在模拟晶粒组织时丌创的经典CA方法近年来也出现了一些

改进型。

wang和Lee等人17”在CA和FD的框架下，考虑了溶质扩散和界面能的作用，通

过求解溶质扩散方程而不是直接套用KGT模型来处理枝晶的生长。他们成功地模拟了

定向凝固条件下一次臂间距变化，说明了～次臂对热历史的依存性(themlal historv

d印endem)。Zhu和Hong自2001年起陆续发表文章对cA方法做了新的改进【79，801，将

溶质扩散场引入计算，综合考虑了成分过冷和曲率过冷的影响，改进了经典cA方法中

的“偏心正方”捕获算法，对A1．cu系合金的模拟结果与实验结果取得很好的一致，并
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且对m—si合金半固态组织也进行了很好的模拟【8I】。同时zhu和Hong还用这种改进的

CA方法成功地模拟了包括多相系统的规则、非规则共晶组织以及包晶转变组织惮2，跗J。

此外，cA方法在枝晶生长的模拟方面也表现出很大的潜力。Zhu和Hong提出的

改进的cA方法不但可以模拟晶粒组织，而且对过冷熔体中自由晶生长的模拟也得到类

似相场模拟的结果。最近，zhu又在Hong和shin等人前期工作心4$5J的基础上，耦合了

流场计算，用改进的cA方法来模拟在对流作用下枝晶的生长瞄“，如图l一11所示。Rappaz

的研究组采用求解溶质扩散的方法对多组元合金的凝固组织进行了模拟【8”。在文献中他

们把这种方法称为“伪界面跟踪法(Pseudo—Front TracHng)”。为了减少网格造成的各

向异性，他们采用了正六边形的计算单元，并把模拟结果同理论模型、相场模型的结果

进行了比较。Dilmey和Nastac采用的方法则由stefanescu和Lazam等人㈨”J继续发展，

并从对枝晶生长的定性模拟逐渐向定量验证发展。

图1．11枝晶在对流条件下的生长‘751

F嘻1-11 Den“tic gro、vth with melt conVection

近十几年来，国内在凝固微观组织模拟方面也开展了一系列研究。清华大学许庆彦、

柳百成【90。91]等将cA模型与宏观传热祸合，对Al一7％si合金的晶粒组织进行了模拟计算，

他们还提出了用一种形状函数来描述晶粒外部轮廓模拟铝合金枝晶生长的方法，用金属

型和砂型试样验证了模拟结果。李文珍、赵海东、柳百成等『9245J基于凝固动力学，并考

虑扩散控制和界面条件建立了球墨铸铁中各组成相的生长模型，开发了微观组织模拟软

件，并对实际铸件进行了模拟。大连理工大学王同敏、金俊泽等一””J以枝晶形核和生长

动力学为基础，结合宏观热流计算，综合cA模拟技术和Mc方法，提出了cAMC宏

微观耦合模拟技术，成功模拟了A1．4．5％合金的晶粒组织。沈阳铸造研究所李殿中【100。“J

考虑了非均质形核的机理及影响因素，用cA方法模拟了镍基合金叶片凝固微观组织，

并在此基础上进行了工艺优化研究。中国科学院金属研究所康秀红、杜强等【103】用CA

与宏观传输场耦合模拟了钢锭凝固组织中的晶粒形貌以及柱状一等轴转变；李强、李殿

中等¨”007J用连续性方法来处理两相界面物理性质的差异，选用Fe—C二元合金模拟了

凝固过程中枝晶生长、界面失稳、及高次臂的演化和显微偏析等。西北工业大学于艳梅
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等用相场法分别模拟了纯镍和镍铜合金在过冷熔体中的枝晶生长【108’1⋯。

以上对凝固微观组织模拟的发展和研究进行了评述，但主要集中在晶粒组织的模拟

和枝晶生长的模拟上。考虑到本研究未包括微观偏析方面的模拟，所以在这方面未展开

叙述。相关的研究情况可以参看文献[1121。

1．3胞元自动机方法

胞元自动机方法(cellularAutomaton Method)是在上世纪50年代初，由计算机创

始人，著名数学家Neumallll提出的『94】。它的基本思想是—个细胞或系统的基元，依据

与其相邻的其它基元的情况，按事先设定的规则来决定自己的状态，从而通过定义局部

简单的规则来描述系统整体复杂的演变规律。胞元自动机具有四个要素：(1)求解区域

由具有相f列尺寸和几何结构的胞元规则排列而成，在二维情况下，正方或六方点阵是最

常见的形式；(2)胞元具有确定的邻域关系，在二维正方形点阵中，最常采用的是

Neumann邻域和Moore邻域。前者由东西南北四个最近邻胞元构成，后者还包括对角

上的四个次近邻胞元；(3)每个胞元具有不同的状态值或变量值来标识；(4)每个胞元

自身的状态转变由预先定义的转变规则和邻胞状态决定。

胞元自动机方法的基本思想简单清晰，在数值计算中处理也很方便，并且很容易和

各种物理过程结合起来。因此在晶粒组织和枝晶生长的模拟中都得到了广泛应用。在各

种文献中，有称之为胞元自动机方法，也有称为元胞自动机模型或胞元模型，并且还产

生了很多改进型。为叙述方便，本文通称为cA方法。在应用CA方法模拟凝固组织的

过程中，除设定胞元形状、邻域关系、状态值之外，还需要结合形核、生长模型及相应

的捕获算法来建立胞元的局部转变规则。

在晶粒组织的模拟中，胞元状态转变可以通过形核或生长两种机制发生。当胞元处

于过冷状态并且其局部过冷度小于形核过冷时将发生形核，该胞元的状态被标记为固相

并成为一个核心开始生长，同时该胞元还被赋予一个随机数代表[_n／4，n／4】范围内的择

优生长方向。一旦有核心形成，则核心胞元开始沿着择优生长方向生长，并捕获其邻近

的液相胞元，使邻胞的状态发生变化，被捕获的胞元将按照核心胞元的生长位向继续捕

获其它胞元。当一个胞元的所有邻近胞元都被捕获后，该胞元停止生长。

而在处理生长问题时，一般是将枝晶生长理论模型推导的结果进行数学回归处理，

将尖端生长速度矿表示为界面前沿过冷度△r的简单函数

矿=七I△r2+也△丁3 (1．6)

这种方法比较简单，但函数的形式和参数的选择会因为合金体系和生长条件的变化

而不同，适用性和准确性受到限制。同时需要注意这种方法计算的是枝晶尖端的速度，

在离开尖端的其它各处则无法知道准确的生长速度，因此需要对晶粒的外形轮廓做简化

处理，由尖端速度和捕获算法来确定胞元的状态转变规则。
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对于胞元的捕获，研究者提出了各种不同的算法。在最初模拟均匀温度场中的晶粒

组织时，R叩pza等人【291假设品粒的生长外形为一正方，其对角线与坐标轴正向成。夹

角，代表晶粒的择优生长方向，如图1一12所示。若核心胞元A在tN时刻形成，则在t

时刻代表晶粒外形的正方形的半对角线长将为

Lo)=．I y【△71(r)pr (1．7)

当这一外形到达邻近胞元B时有

三(如)=△x(cos臼+lsin臼1) (1．8)

此时4个邻近胞元B1、B2、B3、B4将被全部捕获，其状态由液相转变为固相并

按照核心胞元的生长方向继续生长，核心胞元A则停止生长。但用这种方法在进行多

步的捕获后，晶粒的择优生长方向发生偏离。因此还需要进行尖端校正，即在每一时间

步还记录尖端T的位置，并将三角形TuV内被遗漏的胞元捕获，其中TU和TV的长

度大约在胞元问距的尺度。在随后的非均匀温度场和三维模拟中，这一三角形修正法被

偏心正方算法所取代。偏心正方算法吲的得名来源于对捕获方块的裁剪，为了保证生长

方向不发生偏离，捕获方块始终以核心位置为中心，但这样会使它越米越大而违背了状

念值逐层传递的cA规则，因而需要进行裁剪。这使其实际的捕获中心实际上偏离了原

始核心因而成为一个偏心正方。

考虑到这种捕获算法的繁琐，zhu对此进行改进【791。如图1—12b所示，对于界面胞

M来说，其8邻域中至少会有一个液相胞，界面沿液相胞i方向的生长距离厶由择优方

向的生J丈距离进行转化得到

r¨(△tm‘2乞丽 (1‘9)

如果i为最近邻位置上的液相胞，则厶大于胞元尺寸△x时捕获该胞。而当i为次近邻

位置上的液相胞时，则厶大于√k时捕获该胞。

此外，也有研究者采用数学曲线来描述晶粒的外形，并以此进行捕获。王同敏[99】

考虑到在非均匀温度场中晶粒在四个择优生长方向上并不等长生长的事实，提出了通过

分别计算四个方向的生长臂长而进行捕获的算法，但这种不规则pU边形捕获的晶粒往往

出现尖角，为此他采用steinbach等人[“41给出的枝晶轮廓经验公式

V ，叶、O 859

等=o．668I鲁I (110)
月 I R J

、 7

来确定晶粒外形，，如图1一12c所示。陈军‘“5]贝0用图l一12d所示抛物线来描述晶粒轮廓，

根据Glicksmall等人o“61的研究结果，认为二次臂以主干40％的速度生长，这样当已知

主干长度三后，晶粒在一个方向上的轮廓由下式确定
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一孟“
许庆彦f9l】等则采用了如图1—12e所示的形状函数来得到晶粒轮廓曲线

三(臼)=厶[4’+(1—4’)cos4口]

(a)文献【29]的捕获方法

0

o

o

【

l {I

H

o ，

，，I
77

＼臼
。-一上⋯一

(b)文献【79】拘捕获方法

(1．12)

(c)文献[99]的捕获方法 (d及献【115】的捕获方法 (e)文i}}I：【91】拘捕获方法

图1．12胞元的捕获算法

Fig．1．12 Dif诧rent c印ture algorithm

总的说来，在晶粒组织的模拟中，现有的捕获算法总是基于对晶粒外形的特定假漫，

同时为了保证晶粒沿择优方向生长，以及保证胞元在捕获中按照cA的规则逐层进行状

态传递，需要对捕获算法进行许多额外的处理，并且这种方法很难描述枝晶的形貌细节。

因此，在模拟复杂的枝晶生长时，需要采用更为准确的办法。

对于枝晶生长的模拟，除相场方法外，实际上也可以采用cA的思想，基于胞元的

捕获和状态转变来模拟枝晶的生长行为及形貌演变。单个的枝晶生长无需处理形核问

题，因此，主要是建立适当的生长模型以及捕获规则。根据枝晶生长时界面处的热扩散

和溶质扩散平衡可以得到界面法向速度

圪=l(鼍]。川。(鼍]。肜 ∽·s，

凌

一陛．氓刁序～。
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K=l B(等卜㈤卜％， ∽㈣

式中

“——界面法向速度；

。广热扩散率，a爿／(pcP)：
三——凝固潜热；

c：——界面平衡液相成分；

‰——平衡分配系数；

S，I．——分别表示固相和液相；

对于主要受热扩散控制的纯金属凝固，可应用(1．13)式，对于丰要由溶质扩散控

制的合金凝固，可应用(1．14)式。用这种方法获得的速度将不再仅仅是尖端速度，而

是枝晶生长界面上各处的实际速度。这样不但可以模拟单个枝晶的生长，而且可以将这

一生长模型直接应用到晶粒组织的模拟中去，而无需对晶粒的外形做任何简单假设。当

然，对以E二式的求解需要结合其它条件并在整个计算区域内进行，这将在以后的章节

内进行详细的说明。

总之，尽管研究者在用CA方法模拟凝固组织中的处理方法和细节各有不同，但可

以看到cA方法无论在晶粒组织模拟还是单个枝晶模拟方面都有一定潜力。

1．4存在的问题与本研究主要内容

从微观组织模拟的研究进展和现状看来，尽管各种方法都取得了一定成功，但还存

在着一些问题。

首先，由于凝固现象的复杂性，对于许多问题凝固理论至今也没有给出很好的解答。

这使得许多时候凝固组织模拟陷于缺乏理论指导的困境。模拟计算虽然可以通过一些看

似合理的假设和参数调整来得到合理的结果，但往往难以揭示真正影响凝固组织的因

素。因此在模拟过程中，提出假设和选取参数时需要慎重，并尽呵能对结果进行多方验

证，力求避免从特殊的情况得到特殊的结果。

其次，凝固过程伴随着宏微观两个层面的多种变化，这些变化在一个跨度较大的多

尺度范围内发生，并日．这些变化之间还有复杂的交互影响。伞面而准确地在模拟中处理

上述问题目前看来，无论是从理论、模型还是算法、计算能力来看都并不实际。因此需

要针对不同的模拟目的，不同的模拟尺度，分析其中占主导作用的物理机制．在此基础

上运用适当的模型和算法，选取适当的模拟参数，使模拟尽¨丁能在工程实际的背景下进

行。

第三，在使用数值模拟方法研究凝固问题时，除去因理论模理和真实物理机制之间
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的差异造成的误差外，数值计算本身也会造成一定误差和带来许多额外问题，比如离散

格式的精度、时问、空问步长的收敛性和稳定性、网格依赖等，而这些误差将共同反映

在模拟结果中。所以在模拟中尤其需要对数值计算本身进行关注，以免在分析中将数值

计算的影响施加到物理量的影响中。

针对现有的组织模拟成功之处与存在的问题，结合自身的实际情况，本研究拟完成

如下工作：

1、在前人研究的基础上，对枝晶生氏的数值模型进行改进和完善，以溶质扩散为

基础，将成分过冷、曲率过冷、界面能各向异性以及界面扰动等因素尽可能包括在其中，

使模型能够比较完整地描述枝品的稳态生长和分枝演化。

2、用cA方法对枝晶生长模型进行数值求解，编制模拟程序。程序提供输入界面

以便于改变相关模拟参数，并输出数据文件以便进行后续分析和可视化处理。

3、用这一数值模型和算法对过冷熔体巾枝晶尖端的稳态生长和分枝机制进行模拟

计算，通过与枝晶生长理论模型和其它数值模拟方法的比较来验证本文提出的数值模型

的准确性和适用性。

4、将这一模型进行扩展，对定向凝固条件下的枝晶组织进行模拟，并通过改变模

拟参数来研究工艺因素对定向凝固组织和界面形貌的影响，并与凝固理论的预测结果进

行比较验证。

5、将这个枝晶生长模型直接应用到晶粒组织的模拟中去，结合宏观温度场的模拟

和形核模型，实现宏微观的耦合。用cA方法对晶粒组织模拟和枝晶组织模拟进行整合，

并对晶粒组织模拟结果进行讨论。
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第二章枝晶生长理论与模型

枝晶生长对于涉及凝固过程的铸造、焊接等工艺有重要意义，因为枝晶组织的形貌

及其演变在很大程度上影响着材料的使用性能；枝品生长同时也代表着自然界一种复杂

的自组织模式，因而也成为非线性动力学理论的研究对象。这使得材料和物理领域的研

究者对枝晶生氏产生了共同的研究兴趣，因而在近几十年里开展了大量关于枝品生长的

理论和实验研究。

然而，到目前为止，关于枝晶生长的理论仍然没有取得一致。NAsA曾分别在1994

年、1996年和1997年利用哥伦比亚号宇宙飞船在太空微重力条件下丌展了等温枝品生

长实验(IsoⅡ1e肌a1 Dendritic GroⅢh Eeperiment)，IDGE采用了两种透明有机物

scN[cN一(cH2)2一cN】和PVA[(cH3)3-c-cOOHl作为实验材料，这些实验为研究枝晶生长

提供了珍贵的资料和迄今为止最为准确的数据‘117，11引。

枝晶的生长一方面涉及到尖端的稳态生长行为，另一方面则包括了非稳态的分枝结

构的不断产生和演化。本章首先对枝晶生长的有关理论问题进行阐述，并对相应的理论

模型进行推导。在此基础上建立枝晶生长的数学模型并提出相应的数值计算处理方法。

2．1枝晶的稳态生长

2．1．1尖端的稳态生长理论

对于合金而言，在通常的铸造条件下凝固时，枝晶的生长主要伴随着热扩散、溶质

扩散和表面能效应这三个物理过程。其中热扩散和溶质扩散将促使界面失稳，而表面能

则作为一种稳定性力量使界面维持平衡，从而使枝晶的稳态生长得以保持。

若以固液界面为原点建立移动坐标系，则当界面以速度y沿坐标轴已方向移动时，

界面前沿的温度场和溶质场可以由以下二式给出

口LV271+矿丢壬=o (2．1)

眈v2c+矿罢：o (2．2)‘ 色’
、’

但对(2．1)式和(2．2)式的稳态求解并不容易，因为界面的形状并不是已知条件，

而需要作为求解的一部分，同时还必须通过一种自恰的方式使界面形状在生长中保持不

变。严格的形状恒定求解非常复杂，求解结果表明它非常接近一个旋转抛物面。

Invanstov【1191首先对这一旋转抛物面模型进行了严格的数学求解，得到
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啦稿卸(卫) (23)

卟舞叫只) (2．4)

式中

Q_一无量纲过饱和度；
c0——合金原始成分；

咒-一熔体温度；

，——界面温度；

IV(P)一111vaIlst。v函数；～(P)=趴xp(P)·．f旦芈地
，。——溶质P6clet数，R；月w(2仇)；

P厂热P亡clet数，Pt三RP“2dL)；
R——枝晶尖端半径；

卜枝晶尖端生长速度；
但这一关系并不足以求得枝晶尖端的生长速度矿和尖端半径R，而只能求得它们的

乘积豫，因此还需要其它的约束条件作为尖端选择判据。Langer等人11201根据界面稳定

性理论㈦1提出将月爿。作为另一个约束条件，其中^。为最小临界扰动波长。这一条件可

以写成如下形式

％瓯乞一G 2亭寺 (2．5)

式中

m。——液相线斜率；

Gc——界面处的成分梯度；

委——P。的函数，在R<1时蠡一l：

e一界面处的平均温度梯度
矿——稳定性常数，其理论值为1／(4兀2)；

r——Gibbs—TbmDson系数；

这一约束条件也称为临界稳定判据。根据IMS(Invanstov solmion&Ma嚷inal

Stability硪terion)得到的枝晶尖端半径、生【受速度和过冷度之间的关系与实验数据取得

很好的一致‘⋯，并且实验数据显示，在不同过冷度下，，在很窄范围内变动。这说明∥

确实表现出稳定性常数的特性，与过冷度和熔体流动无关。

但近十年来，通过对枝晶生长的稳态自恰解研究，又出现了微观可解性理论

(Micmsc叩ic s01vabili够condition)‘47—8'1221和界面波理论(InterFacial wave theory)【1231。

根据文献[124】，MSc理论的结论和IMs大致相同，只是MSC认为界面能各向异性是
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枝晶能够稳态生长的必要条件，在界面能各向同性的情况下，将不会得到稳态解，但只

要存在各向异性，就会有稳态解存在。并且Msc理沦认为稳定性常数，是界面能各向

异性的函数。MSC和IFw的主要分歧则在于，Msc认为只要存在各向异性，就会有稳

态解，但IFw理沦认为存在一个临界各向异性，只有大于这一临界值时才会有稳态解。

这些理论分歧目前还没有得到很好的解决，但从IDGE实验数据来看，两种实验材

料PVA和scN的尖端生长行为确实有所不同。前者的界面能几乎是各向同性的，而后

者的界面能各向异性凶子则比前者大10倍。但需要指出的是，界面能各向异性的影响

仅仅造成枝晶生长尖端附近的细微的差别。目前看来，TMs理论对于枝晶尖端生长行为

的预测仍然是足够准确的。

2．1．2尖端的稳态生长模型

T。

时 ≮义{q o

＼'＼’’hl＼； r rr=∞、l 彳
+

／， ÷
I

、、L＼

≥、l、、斗≥芝’，—、、～ ●

＼

、、．．、』∞十

＼N
＼

寸
司

图2—1过冷熔体中的枝晶尖端过冷

Fig．2-l Underc001ing at dendrjte tjp jnto undercooled alloy melt

对于在过冷熔体中生长的枝晶，其尖端的温度和成分如图2—1所示。熔体总过冷△

产死一L由三项组成。其中△矸为曲率过冷，意味着由于枝晶生长界面的曲率引起平衡

液相线温度的改变。根据Gibbs．1110mpson关系

△_：K÷：要 (2．6)
厶， R

、。

式中

口一表面能；△s广体积熔化熵。
卜界面曲率，如图2．2所示，对于三维曲面来说根据曲率的定义可以将其表示为两
个垂直方向上的矢径倒数之和(1序，+l以)。由于球形界面在任意方向上矢径均为

R，所以曲率为2位；

9



图2．2空问曲面的主曲率91

F嘻2-2 Princpal curvature ofa surfke

△咒为成分过冷，这是由于界面前沿的溶质富集(对于平衡分配系数％<1的合金)

使得界而处的温度和前方熔体的液相线温度形成的差距。成分过冷可以表示为

△Z=％(G—q) (2·7)

应用Invallstov解(2．3)式可以得到

蝇一局11。而赤丽J 但‘8’

对于在过冷熔体中生长的枝晶，由于生l垂中释放的潜热只能通过周围的熔体排走，

因此在熔体中存在着负的温度梯度，使潜热不断地排放到前方的熔体中去，并通过远处

的熔体排走。这样，界面处的温度，和远离界面处的熔体温度咒之间还存在着温差，

即热过冷△华r一％。应用hⅣan吼ov解(2．4)式可以得到

凹=妻似只) (2·9)
LP

由(2．6)式、(2．8)式和(2．9)式就可以得到枝晶尖端的总过冷批毒懈M。co(卜去悟 亿聊

根据最小临界波长判据(2．5)式可得到枝晶尖端半径

兄=b表鬲
若考虑尖端的溶质平衡有

一qD『=矿(c：一c：)

利用《=‰口及(2．3)式和P6c】et数的定义，可以得到

Q=半[揣]
同样的道理，若考虑到尖端的热平衡有

(2．11)

(2．12)

f2．13)
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一G^d^=儿／q， (2．14)

尖端的平均温度梯度G可以表示为

G：鸳立磐 (2．15)
冬+五

。 。

式中

zs——固相的导热系数；

Z。——液相的导热系数；

若假设固相和液相的导热系数相同，并且考虑到在Invanstov解中枝晶生长是一个

等温面(Gs=O)则由(2．14)式和(2．15)式可以得到

G：二丝
RC。

(2．16)

将(2．16)式和(2．13)式代入(2．11)式，并认为在Pc较小的情况下f。一l就得到

R=
r／仃+

型一!墨竺鱼!!二鱼!
c， l一(1一‰)^(只)

(2．17)

在给定的总过冷△丁下，由(2．10)式和(2．17)式就可以唯一地求得枝晶尖端速

度矿和尖端半径R。这一过冷熔体中的自由晶生长模型最早由Lipton等人提出，因此

也被称为LGK模型[18】。

KurZ等人对于枝晶在定向条件下的生长进行了研究，也给出了一个KGT模型[20]。

这一模型从(2．11)式出发，由于定向生长条件下的温度梯度已知，所以只需要将(2．13)

式代入(2．11)式，并把R写成2P。DL／矿整理后可以得到一个关于矿的一元二次方程

旷【矗¨菇‰]+G=。 亿哟
Ig删J lq[1一(卜‰)，v(￡)】J

。 。

在给定Pc后就可以求解得到以并由只=职／2DL得到尖端半径R。需要注意，与自

由品的生长不同，定向生长的枝晶由于界面前方的温度梯度为正，所以不存在热过冷。

将(2．10)式中的热过冷项去掉后就得到定向生长的树枝晶界面前沿的过冷

r 1 ] 7T1

△r2忱col 1一r正蒜卜号 (2．19)
⋯l l一(1一‰)，v(￡)l R

、 ’

为了对枝晶尖端生长的理论模型有更好的认识，本文根据Al—cu合金的热物参数

(见表5—1)，采用Matlab编写程序对LGK和KGT理论模型分别进行了计算。图2—3

给出了在总过冷度△z1中，曲率过冷△L、成分过冷△咒和热过冷△矸各自所占百分比。

可以看出，起主要作用的还是成分过冷，而热过冷则几乎可以忽略。图2．4则是枝晶生

长尖端速度y与过冷度△丁之间的关系，其中分别采用LGK模型和G=O时的KGT模
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型进行了计算。从图2—4中可以看出，在同一过冷度下，LGK模型给出的尖端速度v

要小于KGT模型。这是因为LGK模型考虑了枝晶尖端的热过冷，因此尖端的实际温度

，高于在相同总过冷时KGT模型中的，。

To协l Undercoolmg，△T(K)

图2．3 LGK模型中不同过冷占总过冷的百分比

Fig．2-3 Percentage ofdi毹rent undercool{ng in LGK mode

图2—4 LGK模型与KOT模型的比较

Fig．24 Comparison between LGK model and KGT mode

2．2枝晶的分枝机制

MSC理论认为分枝的形成与界面扰动有关¨”J。当无扰动时，枝晶尖端将会以光滑

的针状抛物面生长；当尖端出现扰动时，扰动波将从尖端沿轴向传播，但扰动振幅会随

空间位置变化，在尖端附近会形成扰动波振幅指数增大的外形。对于一个特定波蚝(频

率)的扰动波，尖端附近的扰动将会因为一种放大机制而增加从而使得分枝可见。但对

于什么样的波氏能够被放大机制选择，理论预测和实验结果并不一致。

IFw理论【1”J则认为当考虑到表面能的各向异性后，界面失稳的模式有GTw(G10bal

1hpped wave)和LF(Low Frequency)两种机制，当表面能各向异性大于最小临界值

∞

∞

∞

∞

∞

o

一文)毒锄凸c8每皿
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时，LF模式起作用，可以得到与MSC类似稳态解，但表面能各向异性低于最小临界值

时，GTw模式将会起作用，因而分枝结构无需扰动的介入而将能够自我维持。

分枝的产生机制目前理论上还没有得到解决，但传统的界面稳定性分析却得出一个

非常重要的结果，即对于界面上可能存在的一系列扰动波长来说，并非所有的扰动都能

够发展起来，只有扰动波长大于临界值的扰动才可能会发展起来，而扰动波长小于临界

值的扰动则会消失。临界波长由下式给出

(2．20)

式中△珩一合金的凝固温度范围，△孔=mLco(扁r1)低；
一个很有趣的事实是，D／矿代表扩散长度，而r／△％代表毛细长度(表1．1)。由丁

溶质扩散促成界面的失稳，而界面能则倾向于维持界面的稳定，因此(2．20)式意味着

临界波长将在扩散长度和毛细长度的竞争中达到平衡。

分枝的形貌可以用一次臂间距^1和二次臂间距如来描述。^l的理论推导可以通过

对枝晶的形状做简单假设得到，KurZ等人‘81给出

丑“3f里之竖r吵Gwz (2．21)
＼ 咒 ／

Hunt等人‘他61通过更复杂的推导以及数值计算也得到大体相同的结果，即^．一

G。佗矿Ⅲ。当生长条件改变时，^1会通过分枝和淹没机制来自动调整并最终达到当前生

长条件下的稳定值。但需要注意的，Hum和黄卫东等人‘127，1281的研究表明，对于确定的

凝固参数，稳态的一次臂间距存在一个容许的范围，并与凝固路径相关．因此(2-21)式

仅能给出一个定性的估计而不是准确的预测。

由于二次臂在距离尖端很近的地方开始产生，因此直觉的想法是^：与临界扰动波

长^。有关。Kn埘bhaar进一步指出在不同的过冷度和界面能各向异性下，^2胆。。2．5，并

称这一结果与实验和数值模拟一致‘12习。但由于二次臂在凝固后期的粗化作用会使得分

枝间距变大，因此一般认为^2与局部凝固时间有关。考虑到粗化效应，KurZ等f8]给出

五_55l三辈熙rr (2．22)‘

lmc(1一k)(q—c0)7 J
、 ’

式中

CE——共晶成分：

f广局部凝固时间，在定向凝固的条件下f，=△丁y俐；
△，’——非平衡凝固的温度范围，对于有共晶反应的凝固过程，△丁’=％(q—q)；

吲——冷却速度，在定向凝固条件下可以写成吲=lG矿l：

岳劢
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2．3枝晶生长的数值模型

2．3．1尖锐界面与扩散界面

图2—5杖晶生长儿何模型示意图

F嘻2—5 schematic geometry modeI ofdendritjc gro、vth

枝晶的生长可以由图2—5所示的几何模型来描述，对于二维情况下的有限求解区域

Q，由固液界面r(刚等整个区域分为固相S和液相L’由于r1本身并不是作为已知条件，

而是作为求解的一部分，因此这一问题是典型的移动边界问题。

根据对这一问题不同的处理方法，枝晶生长的数学模型可以大致分为两类，一类称

为尖锐界面模型，一类称为扩散界面模型，如图2—6所示。尖锐界面模型认为，界面本

身是没有厚度的，描述固、液相的性质的物理量在界面两则锐变。而扩散界面模型则认

为在固、液相之间存在一个由界面厚度定义的扩散层，并用一个统一的物理量来描述固、

液相和界面。物理量从界而一侧经过连续的变化过渡到另一侧。

巾

l

1
S (

一

X

L

一扩散层一

(a)尖锐界面 (b)扩敞界面

图2．6尖锐界面与扩散界面

F唔2-6 Sharp jnte晌ce(a)and di粕se inte曲ce(b)

相场法陋611是基于扩散界面模型的求解方法。从理论上说，合金凝固时的固液界面

24



只有几个原子的尺度，更接近尖锐界面模型，因此尽管相场法可以通过渐进分析复归于

尖锐界面模型，但正如聒m‘地列所指出的，相场模型本身使得进行数值计算时所能用的

界面厚度参数和界面动力学系数都有限制。为了在尽可能大的界面厚度参数下获得可靠

结果，相场模拟通常采用远高于典型铸造工艺条件下的大过冷度才能获得发达的侧枝

“”1，这使得模拟结果的物理背景较工程背景更强。

界面跟踪法‘5453，54，671则代表典型的尖锐界面模型求解方法。对于合金来说，尖锐界

面模型可以用以下一组方程描述

杀=珐，LV2c (2．23)

鲁弧∥r (2．24)

嘲-圳=B(飘一眈㈤ Bzs，

似=五吼一丑(飘、咖，。 、咖九 (2．26)

r+2％+加LC三一rK (2．27)

在给定的初始条件和边界条件下，通过对(2．23)式～(2．27)式的数值求解即可

获得枝晶生长过程中的温度场、溶质场、枝晶形貌及其演变。考虑到对于合金而言，热

扩散的尺度比溶质扩散大3～4个数量级，因此合金枝晶的生长主要受到溶质扩散的控

制。

但为了避免如同界面跟踪法那样显式地跟踪界面，本文基于前人的研究‘62．66，88_89】，

对枝晶生长的溶质扩散控制模型进行了改进，通过采用胞元自动机方法对这一模型进行

了数值计算，将固液界面处的锐变转化界面胞元内部固相份数的渐变，从而很好地处理
了两类模型之间的关系。

2．3．2溶质扩散控制模型

要完整地描述枝晶的生长行为，必须综合考虑到热扩散、溶质扩散、流动、界面能

以及高速生长时的动力学效应。但由于它们分别在各种尺度和不同的条件下起作用，此

处我们首先建立一个基本模型，在此基础上可以根据情况对基本模型进行扩展。考虑～

个最简单的情况：枝晶在过冷熔体中生长，熔体的过冷度△r为己知的恒定值。模型的

基本假设包括

(1)考虑到热扩散的尺度比溶质扩散高出3—4个数量级，因此忽略枝晶生氏中的热扩

散，认为在枝晶生长过程中熔体始终是等温的：

(2)在过冷度不大的情况下，忽略动力学过冷，也不考虑高速生长时的动力学效应，
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这一效应包括固、液相线斜率以及分配系数随生长速度的变化；

(3)考虑到溶质在液相中的扩散系数比在固相中高出3个数量级，因此忽略溶质在固

相中的扩散；

(4)不考虑熔体的流动：

(5)认为界面始终处于平衡状态，界面两侧的固液相成分服从c：=‰c：

为应用胞元自动机方法，整个计算区域被划分为m×n个正方形的计算单元，称为

胞元，胞元尺寸为△x。每个胞元设定一个状态值sm把来标记其为固相(SOLID)、液

相(LIQuID)或界面(MUSHY)。此外，每个胞元还存贮固相成分cs、液相成分CL、

固相份数居、固相增量4居。

模型首先基于界面平衡液相成分对于每个界面胞进行生氏计算，得到其周相份数增

量4^，这部分内容将在2．3．3小节进行详细说明。当界面胞进行生长时还需要处理由

于多余溶质排出造成的溶质场变化，这部分内容将在2．3．4小节详细说明。随着生长的

进行，界面胞元固相份数居不断增加。当居≥1时，意味着界面胞元已经完全转变为固

相胞元，将其状态值跏耙设为sOLID，同时检查其4近邻胞元，若邻胞状态为LIOuID，
则将其设定为MusHY。这样，通过胞元状态的转变就可以对枝晶的生长及其演化进行

动态的描述。

2．3．3界面胞的生长

在假设(1)、(2)下，熔体的总过冷由曲率过冷△瓦和成分过冷△瓦=m，(co—q)

组成。2．1．2小节中在计算曲率过冷时仅考虑枝晶尖端的情况，但此处是对枝晶各处的

生长界面而言，因此在计算曲率过冷时需要考虑界面能各向异性的影响。对于立方晶系，

界面能各向异性可以表示为‘131】

盯(目)=(矗{1+￡cos[4(口一岛)]} (2．28)

式中

盯。一各向同性时的界面能；卜界面法向与坐标轴正向的夹角；
r界面能各向异性强度；
目o——择优生长方向与坐标轴正向的夹角；

在考虑界面能各向异性后，曲率过冷可以写成

△t：堂攀K：脒玎(口) (2-29)
∞·

式中7(口)=1—15scos[4徊一巩)]也被称为各向异性函数。



第二章枝品生长论与模型

在给定总过冷后，界面的平衡液相成分由下式得到

c 2 co一去【△丁一rK刁(臼)】 (2．30)

由于界面平衡液相成分和远离界面处的液相成分之间存在着成分梯度，因此固液界

面将在这一梯度的作用下排出多余溶质并向前推进，在假设(3)下由界面处的溶质平

衡(2．25)式可以得到

K=志㈤ 亿s·，

枝品的生长表现为固液界面的推进，而界面的推进又表现为界面胞固相份数的不断

增加。因此在得到界面推进速度后，需要将其转化为固相增量。

如图2—7a所示，sasik岫ar例和Dilthey等人旧通过分别计算界面沿x、y方向的速
度K、虬，将△f时间内界面胞的固相增量表示为

瓠=尝(K+巧一K巧尝] (：m)

但事实上只有在界面方向与坐标轴平行或垂直时，这种方法得到的结果才是准确

的，而当界面倾斜时，这种计算会带来很大的误差。LaZaro【89J等人则用界面沿法向推进

的距离三=K 4 r与穿过胞元中心并沿法线方向的胞元长度‰的比值来确定△居，但这种

方法仍然不够准确，并且可以从图2．7b中看出，△店的变化实际上并不与三厄。的变化

一致。

(a)由法向速度沿坐标轴的分量计算固相增量 (b)由法向速度直接计算固相增量

图2．7固相增量的计算方法

Fig．2-7 Calculation of increment in s01id fractio“

本文提出了一种更为合理的办法，这种方法借鉴了流体自由表面处理的分段线性思

想，将形状复杂的固液界面用每个界面胞内的直线段进行分段近似。这样由界面胞的固

相份数和法向量可以唯一地确定界而位置，若将界面在△f时间内以K的速度沿法向量
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方向移动扫过的面积记为S(碥，△幻，如图2—7b所示，则新增固相份数可以由

掣；=s(圪，△f)／缸2 (2．33)

求得。这一算法的细节将在3．1节详细说明。

由于△‘的计算直接影响着模拟结果的准确性，本文还提出了另一种固相增量的计

算方法，这种方法无需求解界面速度，而是直接基于界面胞与液相邻胞之间的溶质扩散

来获得固相增量。

考虑到界面胞的4近邻中至少存在‘个液相胞，而界面胞与液相邻胞之间由于存在

着成分梯度，溶质将会从界面胞流向液相邻胞，从而造成界面胞成分的变化。若将△f

时间内通过界面胞与液相邻胞之间的界面面积△x流出的溶质记为△C，则这一溶质平

衡关系可表示为

△c_筹丢(q氐) (234)

式中

nb——界而胞4近邻中的液相胞；

Cnb_一液相邻胞nb的成分；
而界面胞排出溶质△c意味着其固相份数的增加△店，二者应满足

蜕2嵩 (2-35)

由(2．34)式和(2．35)式就可以直接求得界面胞的固相增量。

为了体现界面扰动因素，可以在求得的△^上乘以形如1刊(1—2Rand())的扰动函数

来施加扰动，其巾爿为随机扰动的振幅，Rand()为能产生[0，1]之间随机数的函数。

2．3．4溶质再分配

溶质的再分配问题是整个模型巾非常重要的一个环节，但这一问题在以往的研究rrl

几乎没有得到合理的解决。尽管在界而胞内部，可以将其看成由成分为Cs的固相店份

和成分为c'L的液相(1_危)份组成，并用ctQ居+Q(1羽来计算其平均成分，但需要注意
的是：

首先，界面胞的Cs和CL并不必须满足cs=％cL的关系，换句话说，界面胞的平均

成分并不能由

c=q[1一(1一‰)正] (2．36)

来表示，因为只有对于界而处才满足

《=‰q (2．37)
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而对于所有的尖锐界面模型来说，界面没有厚度的。(2．36)式意味着将整个界面胞的尺

寸视为界面厚度，这就违背了尖锐界面模型的基本假设，并且从计算的准确性上来说，

必须对胞元尺寸进行限制。sasikumar等人【66，1051用这种方式处理溶质的再分配，有欠合
理。

其次，cL并不必须等于c：。若假定在每一时间步内，将界面胞剩余液相成分cL

均视为c；，仍然违背了尖锐界面的基本假设，囚为这意味着界面厚度至少是△《1—螽)。

并且会造成溶质不守恒的矛盾，因为一方面有

△c=q(1一岛)△‘ (2．38)

而另一方面从图2—8中，可以将界面胞新旧时刻的成分变化写成

们3篡：1≤；1_‘蟹篾：q11I岁碱)] ㈣
=(c?一c：)(1一嚣)+q(1一‰)蝇

+⋯7

式中

q——界面胞在上一时刻的液相成分；

爿——界面胞在上一时刻的固相份数。

这意味着若视界面胞液相成分为ci则用(2．38)式来计算需要排出的溶质则必然

违背溶质铲匾。李强等人‘1071用浓度势的办法来计算溶质的扩散，将界面胞的浓度势视

为c：，并且用连续性方法来处理对包含多相组成的复杂扩散体系，但对于界面胞来说，

通过与邻胞的浓度势梯度排走的溶质很难保证满足(2．39)式。

I—d
!捌薹萋鋈羹耋鋈到
+斟!：墨．J
(a)旧时刻界面胞的成分

勰
U

l哆I，fs。 1一△
J

‘

(b)新时刻界面胞的成分

代

图2-8界面胞的成分

Fig．2-8 Concentration ofinterfacial cell

第三，多余溶质△c不仅可能排到界面胞剩余液相中，而且还可能排到周围的液相

邻胞中。若界面胞在生长过程中需要排走的多余溶质总是排到本胞的剩余液相中，将会
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使本胞的液相成分不断升高，甚至升高到比当前的界面平衡液相成分q还要高。尤其

需要注意的是当本胞剩余液相份数非常少时，会使得1一片一觚≤o，在数值计算中这

会造成剩余液相成分不正常的跳动，严重影响计算结果。LaZaro和Stef抽escu等人吣89]

只是将界面胞产生的多余溶质排到本胞内部，但并未考虑剩余液相不足的情况。Artemev

等0132，133】则注意到了这一情况，但他们的处理方法是在界面胞剩余液相份数少于O．5时，

多余溶质排入本胞，而大于O．5时其中一部分多余溶质排入到液相邻胞。这一处理方法

很难说是合理的，并且在界面胞的生长速度非常快以至于在某个时间步内的固相转变份

数^石仍然超过剩余液相份数1一片时，显然是无效的。

考虑到以往的研究中出现的这些问题，本文在保证溶质守恒的前提下，首次提出了

一种相对合理的溶质再分配方法，其具体的处理方法如下：

设界面胞在上一时刻的固相成分为C，固相份数为层，液相成分为c?，液相份数

为1～露。当界面胞在新时刻发生△矗的固相转变时，首先判断界面胞剩余液相是否足

以完成△^的转变，当螈≥1一层时，将其修正为

△瓜=1一嚣 (2．40)

此时界面胞已无剩余液相，令其液相成分cL=O，而A^转变需要排出的多余溶质为

△c=c?(1一‰)△‘ (2．41)

这部分溶质将由界面胞以外的液相邻胞吸收。同时还需要注意，^工虽然是根据q计算

出的，但对于界面胞来说，c：只存在于‘个没有厚度的界面上，因此界面胞新增的固

相只能从界面前成分为q的液相中产生，这样才能保证溶质守恒。

当界面胞剩余液相足以完成△工的转变，即液相还有剩余时，则首先认为多余溶质

完全排到剩余液相内部，使其成分升高到

cL_盟j荽掣盟 (2_42)Ⅵ一
1一片一瓠

卜～7

若此成分低于界面液相平衡成分c：，则意味着多余溶质可以完全被当前胞剩余液相吸

收。若此成分高于c：则将其进行修正

c，=c； (2．43)

这意味着由于多余溶质排入剩余液相后，造成剩余液相成分的升高，但由于界面平
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衡液相成分最多为a，剩余液相已经不可能再吸收更多的溶质，因此需要排到界面胞

以外的溶质为

△c=(c。一c：)(1一心一△气) (2．44)

这部分溶质将由界面胞的液相邻胞吸收。

由(2，41)式或(2．44)式计算出的需要排到液相邻胞中的溶质将被这些液相邻胞

均分。而界面胞的固相成分和固相份数则按下式进行更新G=訾 (245)

五=心+△磊 (2．46)

最后，由于在界面胞的生长过程中，可能有部分多余的溶质被排出到周围的液相邻

胞中，因此还需要对液相胞进行溶质扩散计算。由于扩散只发生在液相胞之间，因此处

理相对简单。只需要求解标准的二维非稳态扩散方程

鲁=qf争+等1 眨。，，

在以往的研究中，溶质扩散和再分配问题常常需要处理固相胞元、液相胞元和界面

胞元之间复杂的多相交互扩散。而本文提出的这种方法巧妙地避免了这一点，将界面胞

元和液相胞元分开处理，在严格保证溶质守恒的条件下，使得整个溶质再分配问题得到

了简单而合理的解决。

2．4本章小结

(1)对现有的枝晶生长理论进行了总结，比较了DvIS、Msc和IFw理论在解释

枝晶尖端的稳态生长以及非稳态的分枝形成机制时的不同观点。根据IMS理论推导了

枝晶尖端稳态生长的理论模型，通过实际计算比较了理论模型之间的差异，并对枝晶生

长尖端的过冷度进行了定量的计算，为以后数值模型的建立以及与数值模拟结果的比较

打下了基础。

(2)根据对理论模型的研究并进行适当的简化，建立了以溶质扩散为基础的枝晶

生长数值模型，这一模型考虑了曲率过冷、成分过冷、界面能各向异性以及界面扰动等

影响枝晶生长的主要因素，并采用胞元自动机方法将固液界面处的锐变转化为界面胞元

固相份数的渐变，很好地处理了尖锐界面模型和扩散界面模型之间的关系。

(3)提出了两种计算界面胞元固相份数增量的方法。一种方法基于对界面推进速

度的求解，并由分段线性思想进行界面重建，从而准确合理地计算出因界面推进而新增

的固相份数。另一种方法则避免求解界面推进速度，而直接通过界面胞元与其液相邻胞
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之间的扩散来获得新增固相。

(4)对枝晶生长数值模型中溶质再分配这一重要环节进行了详细的讨论，分析了

已有的数值模型中对这一环节的处理中存在的问题，并提出了简单且合理的溶质再分配

数值算法。这一方法避免了处理固相、液相和界而胞元之间复杂的多相扩散问题，而将

液相胞元与界面胞元的扩散分开处理，并保证了整个计算中严格的溶质守恒。
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第三章枝晶生长模型的数值求解

3．1数值计算问题

3．1．1界面曲率的计算

在用(2．30)式计算界面平衡液相成分时，需要用到界面曲率。在界面跟踪法中，

由于界面是用一系列的锚点来描述的，所以利用锚点的座标或参数方程在数学上可以很

容易地得到界面处的曲率。但对于CA方法，关于界面位置和形状的信息只能从胞元的

固相份数瓜中得到。

sasikuIllar等人【641采用了一种基于经验的方法，在界面处画三倍于网格间距的圆，

通过计算圆内平界面和实际界面所包括的固相胞元数目差值来衡量界面曲率的相对大

小。Dilthey等人f631采用了F向量法来计算界面曲率，这种方法也是以界面胞为圆心，R

为半径画圆，F向量的大小将由圆内的固相份数和圆面积比值决定，而其方向则从圆内

固相的质心指向当前界面胞。曲率值由F向量、R值和其它一些经验参数计算得到。

Nastac通过对sasik岫ar方法的改进提出了用计数法(Counting)计算曲率I⋯，并被很
多人采用，这个公式是

K：上
缸

Ⅳ

五十∑矗(女)
1—2———』二!——一
Ⅳ+1

(3．1)

式中

N_一当前胞元的邻胞数，如果取两层邻胞，则N=24，包括了当前胞元第一层的8个
邻胞的第二层的16个邻胞；

居(k)——第k个邻胞的固相份数；

这个公式计算的曲率值在．1，△x到l／△x之间。

Kevin[I“】则采用了一种基于模板的方法。它的思想是设计一个5×5的模板代表当

前胞元及其两层邻胞，模板的数值代表权重系数，系数模板总和的一半代表平界面时的

计算值，而系数模板和邻胞店值矩阵的点积则代表实际界而的计算值，通过二者之问的

差值就n丁以衡量界面的曲率。这种方法也只是一种定性的描述，并且很难和曲率的物理

意义发生联系，而系数模板的设计也带有很大的人为因素。

事实上，如图3—1所示，若将界面看成由连续函数fs(x，y)表示的曲线c，则界面处

的法向量可由函数fS(X，y)在x、y方向的偏导数表示。若规定法向量指向液相且将曲线
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c的正方向规定为逆时针方向

菇：他i+胛。歹：一錾i
。0X

沿曲线正向的切向量为

k妒啊=等i

Liauid

(3．2)

(3_3)

C

图3一l曲率计算公式的推导

Fig．3-1 Derivation ofcurvatLIre calculation

沿c的正方向取2点P、Q，若有函数“在P、Q点的取值分别为“(P)、“(Q)且弧

PQ的长度为出，则由数学分析‘1351可得到当Q无限趋近于P时，函数“沿曲线的方向

导数以池就等于函数“沿P点切线，(正方向)的方向导数比彻。若令函数

“(w)：州t肌(娶／娶) (3．4)
咧戚

则“0，力代表曲线上点0，y)处法线与坐标轴正向的夹角。由曲率的定义可知曲率

』o砌他=砒^刃。于是由方向导数的定义呵得到

K=坐cos口+坐sin口
蕊 砂

西 一目。 乩 Ⅳ，
(3·5)

氨以+n；砂以+n；
其中q为切向量与坐标轴正向的夹角。将(3．3)式、(3．4)式代入(3．5)式并进行整

理后最终得到

，z篆等豢一警(等卜等(纂]2

肛—一㈣+㈨1 (3．6)

用流体体积份数来计算界面处法

为

一

示表可垦向法

1．√

__√

则钒～妙

弧瓦
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向量再，并将曲率表示为单位法向量的散度

足=V·(亓咖1)

若令i=阢则整理后同样能得到(3．6)式的结果。

一 J

i—l，j—l i l，j i 1，j+1

i，j—l 1，J i，j+l

i+l，j—l i+1，j i+1，j+1

3 2 l

4 P 0

5 6 7

(3．7)

图3．2当前胞及其8邻域

Fig．3—2 The current cell a工1d jts 8 neibours

若将当前胞及其8邻域的空间位置做如图3—2的标记，则(3．6)式的计算中各阶偏

导数的离散格式可以写成

监：厶!12二厶塑
ax 2△x

盟：厶堕二厶塑
砂 2血

盟：厶!竺2±厶(生二!厶!旦
缸2 缸2

旦盖：：厶堕±厶塑二丝塑
砂2 缸2

(3．8)

(3．9)

(3．1 o)

(3．11)

堡盘：五!12二厶!翌二厶!12±厶!塑 f3 12、

砂瓠 4出2
。 ’

由(3．6)式以及(3．8)式～(3．12)式计算得到的曲率具有严格的数学基础，能

够比较准确地反映界面形状的变化，并且也能够进行相应的三维推广，因此本文采用这

种方法进行曲率计算。

此外，本文还提出一个简单的查找表算法。由于计算中需要的曲率实际上是局部曲

率，首先在当前界面胞的8邻域范围内寻找上下2个相邻的界面胞，当前胞和2邻界面

胞之间的位置关系只有如图3-3示的5种。确定3点的位置关系后，界面可以视为当前

胞和2邻胞之问的连线。根据三点之间的折线关系用差分来近似微分可以粗略地估计出

在当前胞位置处的一阶和二阶导数值。这样由曲率的数学表达式就可以求得当前胞处的
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曲率。事先将所有可能的情况算好保存在如表3—1的这样一张查找表上，计算时直接根

据2邻胞在8邻域中的位置数找到相应的值即可。

K4=0 K5=2／△x

幽3．3局部曲率

F缝．3-3 Local curvature

表3-1曲率计算的查找表

11abIe 3-1 Lookup table for curvature calculation

＼pos2
pos卜＼

0 l 2 3 4 5 6 7

0 —K1 ．K2 ．K3 K4 K3 K2

1 ．K1 一K5 一K3 K4 K3 K5

2 K2 一K1 ．K2 ．K3 K4 K3

3 K3 K5 ．K1 一K5 一K3 K4

4 K4 K3 K2 ．K1 ．K2 ．K3

5 一K3 K4 K3 K5 ．K1 一K5

6 ．K2 ．K3 K4 K3 K2 一Kl

7 一K1 ．K5 ．K3 K4 K3 K5

寻找2邻胞可以采用图像处理中的跟踪算法【””，如图3．4所示。首先，从当前胞

的8邻域l；}_l O位置开始按逆时针方向直到找到第一个固相胞为止，记录其位置数；其次，

从这个固相胞的位置数开始按逆时针方向寻找界面胞，将遇到的第一个界面胞位罨数记

为posl；第三，从固相胞位置数丌始按顺时针方向寻找界面胞，将遇到的第一个界面

胞位置数记为pos2。这样，从posl所在位置围绕当前胞沿逆时针方向旋转到pos2所在
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位置时，所包围的区域即为固相，以外的区域为液相区域，若规定法向量指向液相，则

曲率的正负也可同时确定确定。
《}———一t口——一

3．1．2界面速度与固相增量

图3-4跟踪算法

Fig．3—4 Tracing algorithm

在式(2．31)界面速度的计算中需要得到液相成分沿界面法线方向的偏导数，这里

也有2种方法。第一种方法是分别得到液上R成分CL沿x、y方向的偏导数，若已知法线

方向的夹角口，则CL沿法线方向的偏导数为

冬：冬cos目+拿。in口 (313)
UH ox 斜

第二种方法是从当前胞沿界面法线方向延伸^x距离找到一个假想点，该点的成分

c由其邻近4点进行插值得到。由界面平衡液相成分c：和法线方向假想点的成分c就

可以得到所需的法向偏导数。事实上若记当前界面胞位置为嘶，肋)，假想点位置为(x0+自，

肋+功，则把c(靳恸，肋+∞在(№，)砷处进行泰勒展开

c(‰十向，％+．i})=c(嘞，甄)+I^兰+女晏lc(％，％)+马 (3．14)
＼ox U')

略去余项尺1并注意到^=△船os o，扫△xsin o，就可以得到

旦亟立垒苎{盟二型=q(‰，％)c。s目+c，(‰，％)sin口 (3．15)

这说明在计算法向偏导时，两种方法在数学上其实是一致的。udavk啪ar等人刚
认为采用沿法线方向2点探求，并用双线性插值来估计法向2点的数据可以保证最终的

计算结果具有二阶精度。但在数值计算时，由于只能认为网格结点处的数据是准确的，

因此第二种方法在估计c时本身就有了误差，而采用差分格式处理一阶导数时又会带

来误差。第一种方法的数据本身来自准确的网格点，只是差分格式带来误差，处理起来

也相对简单。因此本文采用第一种方法，并以二阶精度的离散格式来计算法向偏导数

阐到
△l

开面一一箩燮一‰
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里笠：二!鱼!型!±兰鱼!』±!!垄二竺堕±!!塑
出 2缸

皇生：二!笠!!!!!±!竺!!!三12二竺!!!三型
咖 2血

(3．16)

(3．17)

在得到界面速度后，需要由(2．33)式确定在一个时间步长内的固相份数增量。为

此，首先需要采用PLIc算法(Piecewise Linear Interf．ace CaIcuIation)来进行界面重建。

PLIC算法原本用在流体的自由表面处理上，最早由Y0u119提出¨”J，并在流体计算的

vOF(vol咖e of Fluid)方法中得到广泛应用【”9。””。它的主要思想是用分段线性的办

法把复杂的流体自由表面用每个界面网格内的一段直线段来近似。具体的做法是由界面

网格流体体积份数的9点算子来计算界面法向量，在已知界面网格的法向量和流体体积

份数后，界面线段在每个界面网格内的具体位置则可以唯一地确定。

本文借鉴了这种做法来处理界面胞的生长。在由(3-2)式获得界面胞法向量后，

首先由法向量在x、y轴上的分量‰仇得到界面角d

一⋯[粼] (3．18)

当界面胞固相份数弗<0．5tana时，固相部分为三角形；当庐>1—0．5tanⅡ时，固相部

分为不规则四边形；声在此之问则固相部分为梯形。这样就可以由界面胞的固相份数庐、

法向分量取和吼以及界面角仅唯一地确定界面位置。图4—4给出了所有可能的界面分

割模式。

图3．5所有可能的界面分割模式

Fig．3-5 A1l poss．ble mode for interf如e segmentation

在界面位置确定以后，还需要计算当界面以K速度在△f时间内沿法线方向移动时

扫过的面积S(K，△f)，因为这一面积与胞元面积的比值代表了每一时间步内因界面推进
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而新增的固相份数△店。如图3—6所示，这一计算略显复杂，因为要处理不同的界面分

割模式和不同的阶段。对于图3—5中第一行的分割模式，也即fs<O．5tann时，界面的推

进将分为三个阶段。第一阶段固相仍保持三角形的形状，第二阶段固相将保持梯形的形

状，第三阶段固相为不规则的四边形。对于图3—5中第二行的情况，将只会出现第二和

第三阶段的情形。而对应于图3．5第三行的情况则只有第三阶段出现。表4．2给出了在

不同情况下的临界时间段，具体计算时可以根据临界时间段和实际时间步长的关系来判

定界面移动时所经历的阶段及在每个阶段内对应的同相面积变化。

h必p乡。
；／ ；

藜≯＼
二A
Ⅱ

图3-6界面推进的三个阶段

Fig．3-6 Three stages during the adVance ofinterface

表3．2界面分割模式与临界时间段

Table 3-2 Interface segmentation and criticaltime duration

奔≤0．5tan口 O．5tand<店<1一O．5tann 奔≥1—0．5tanR

三 △x√2正“sin口cosa) Ax，cos“ △x√2(1一五)／(sin口cos口)

A“ (△x一上cos口)sin∥圪 △x(1矗0．5tan口)cos∥％ 上sindcos∥圪

^赴 △“l—tanⅡ)cos∥％ △xsin∥％

Af3 △xsin∥％

3．2初始条件与边界条件

在产O时刻，在计算区域的中心放置一个初始生长半径为尺。的小晶体作为种子，

各胞元的状态值以及成分、固柏份数等数据将根据Ro值获得。

若假定在q座标系中核心胞元的座标为(fo，，o)，则对于如图3—7所示的胞元(f，，)，其

矢径，和夹角口分别为

r=瓶i汀而 (3．19)
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‰州“舄] Bz。，

严格地说来，界面胞元的固相份数应该由图3—7中胞元网格中的阴影面积与网格面

积的比值得到，但为简化计算，我们将胞元内部的圆弧界面视为直线段，并由界面沿矢

径方向的位置来确定界面与胞元的关系并以此计算界面胞元的必。由简单的几何运算可

以得到

△，=鲁出c。s(三删 (321)

图3-7胞兀初值的设定

Fig．3—7 Se州ng the initial value for cell

对于任意胞元(i，j)，可以由以下三种情况确定其归属，并设定其初值：

(1)当Ro≥，．△r时，该胞元完全在界面内部，其初值设定为舰耙=SOLID，^=1，CS=％C0，
CL=O 5

(2)当月o≤，+△r时，该胞元完全在界而之外，其初值设定为s缸把=LIQuID，居=O，

cs=O，cL=co；

(3)当r一△r<月o<什△，时，该胞元部分被界面所分割，其初值设定为胁胞=MuSHY，
^2∞o—r+△r)／(2△r)，cs=bCo，(TL=co。

边界条件的设定需要根据具体的情况来处理。若设置为零通量的第二类边界条件，

则整个计算区域为一个封闭系统，便于进行守恒检验。但随着枝晶的生长，潜热和固相

中析出的溶质不断地在界面前方积累，将会使枝晶的生长速度逐渐减慢。这种情况比较

符合真实铸件中等轴晶的生长，因为晶粒长到一定尺寸时，相邻晶粒之间的扩散场会发

生交叠而使晶粒的生长受阻。

但在计算区域有限的条件下，若希望模拟过冷熔体中枝晶的稳态生长，则应该保证

界面前沿的溶质扩散和热扩散足够充分，不受边界影响，在远离生长界面处，熔体仍然

保持原始的成分和温度。在这种情况下，将边界设置为具有恒定值的第一类边界条件则

更为合理。
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3-3模拟程序与计算流程

由于扩散方程的求解采用显式格式，所以在计算开始之前，首先要由离散方程的稳

定性条件来得到时间步长，此外时间步长还需要满足cA方法的原则，即在一个时问步

内，当前胞元只能对其第一层邻近胞元产生影响，而不能同时影响更外层的胞元状态。

这两个条件确定的时间步长可以表示为

^，2 ^，出≤min(=2，兰1 f3_221

4B‰

整个程序分为四个主要的模块：

(1)初始化模块(“tial)。根据胞元的数据结构和用户给定的计算区域分配胞元

动态数组的存储空间，接收用户没定的各种计算参数，设定胞元各变量的的初始值，计

算时间步长，设定当前为O时刻；

(2)生长模块(Gmw)。生长模块对所有被标记为MUSHY的界面胞元进行循环，

根据2．3．3小节的叙述，计算并保存界面胞元在一个时间步内的固相增量△瓜，更新界

面胞元的成分，将多余溶质排出到液相邻胞中；

(3)扩散模块(Di髓se)。对所有标记为LIQUID的液相胞元循环，采用显式格式

计算在一个时间步内的溶质在液相中扩散的情况，更新液相胞元成分；

(4)转变模块(Transition)。对所有标记为MuSHY的胞元的界面胞元进行循环，

由生长模块得到的△店更新其固相份数店，若大于1则置为l，将其状态值标记为sOLID，

并将其液相邻胞标记为MusHY。

整个程序和主要计算模块流程图如图3-8、图3—9、图3—10所示。当到达用户指定

的时间“或循环次数后整个计算结束。胞元的数据将被写成数据文件保存到用户指定的

文件夹中。用户可以使用比较成熟的商用软件如Matlab、Tecplot和0rigin等对于数据

文件进行后续的处理、分析或可视化显示，具体的处理方法呵以参考相关的软件使用手

册或帮助文件‘142，1431，本文不再赘述。

模拟程序是用visual C++6．0开发的基于MFC(Microsoft Foundation Class)的

windows应用程序【l441，采用了动态数组和多线程技术。传统的数组使用时必须在源代

码中通过预先定义的常量来设定数组大小，当用户需要改变计算区域的大小时，必须在

源代码中更改。而使用MFc提供的动态数组时，程序会根据用户通过界而输入的变量

而自动地分配计算所需要的数组空间，并提供了许多安全机制。本研究使用的多线程技

术充分利用了windows这样一个多任务操作系统的特点，在主线程中创建了一个辅助

的工作线程进行后台计算，而主线程则负责处理来自用户的消息响应，两个线程共享系

统资源并通过事件对象进行同步。这就避免了在单线程程序中cPu在进行长时问计算

时几乎无法更新界面或对用户界面的输入做及时响应的情形，用J、一可以通过界面及时地

了解计算进度，甚至可以随时巾止计算线程。程序fI勺运行界面如图3．11所示。

4



东南大学博士学伉论文

图3—8主程序的流程幽

Fjg．3-8 The日ow chan ofmain program

42
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圈3．9生眨模块的流程幽

Fig．3—9 The now chart ofgrow module



东南大学博士学位论文

图3．10转变模块的流程图

F嘻3—10 The now chan oftransition module
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3．4本章小结

图3．11枝品生眭模拟程序运行界面

Flg．3一11 Pmgram interface for simulalion ofdendritic growth

(1)由于曲率计算的准确与否在枝晶生长模拟中起着重要作用，因此本章对枝晶

生长模型数值求解过程中的曲率计算问题进行了详细的讨论。分析了前人研究中采用的

曲率计算方法，并在此基础卜通过严格的数学推导给出了比较准确的曲率计算公式及其

45
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相应的离散格式。此外，本文还从局部曲率的概念出发，提出了一个简单而直观的查找

表方法进行曲率计算，并给H{了相应的查找表。

(2)讨论了枝晶生长界面处液相成分梯度的两种数值计算方法，从数值计算精度

的角度比较了两种方法的异同，并给出了保证二阶精度的界面梯度计算公式。

(3)获得界面胞元固相增量的变化是CA方法模拟枝晶生长中关键的一步。本章

详细地说明了在将界面推进速度转化为固相增量的过程中，如何利用流体自由表面重建

的PLlc算法来实现这一转化。给出了所有可能的24种界面分割模式，并采用分时间

段的办法来计算因界面移动时所对应的固相增量。这一计算方法相对前人的研究更为合

理和准确。

(4)对数值计算中的初始条件和边界条件的设定做了说明，对枝晶生长模拟程序

中采用的编程技术及后续的数据处理、分析和可视化显示方法进行了说明，并给出了整

个程序和主要计算模块的流程图以及程序的运行界面。
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第四章 晶粒组织模拟的模型与数值求解

4．1晶粒组织的形成与演变

4．1．1典型晶区的形成机理与控制

在1．1节本文曾提到典型晶粒组织中的三个晶区，但对于典型晶区形成原因的解释

却还没有得到统一。一般传统理论认为表层的细晶区是由两个原因造成：首先，型壁处

可能有大量的异质形核基底，使得贴近型壁处的液体金属中能够产生大量晶核；其次，

当金属液浇入铸型时，与型壁接触的液体受到强烈的冷却，因此获得了很大的过冷度。

这两个原因使型壁处在很短时间内形成众多的晶核，并迅速向各个方向生长，但很快就

彼此碰撞而无法继续生长，因此形成一层很薄的细晶区。此外，也有研究割”5J认为对

流对细晶区的形成有很重要的影响。流体的冲刷和金属液内部凼温度差异形成的对流会

造成表层晶体的脱落和以后的增殖，使细品区内大量形核。

细晶区的形成所释放的大量潜热使得前方液相的温度升高，很难形成新的晶核，于

是只能靠细晶区内的某些晶粒以枝晶状向前延伸。而那些择优生长方向与热流方向平行

的分枝有更为优越的生长条件因而阻止了其它分枝的生长，从而形成具有方向性的柱状

晶区。柱状晶的生长将一直向铸件内部伸展直到被其它晶粒阻止。

对于内部等轴晶区的形成，则有不同的解释。但总的说来，中心等轴晶是在液体内

部独立形核和长大的，其可能的形核途径包括液体内部的异质形核基底、型壁晶体脱落

后被卷入、枝晶分枝的熔断与脱落，以及冷却的液面上部晶体的沉积。这些机理在不同

的实际凝固条件下可能都会存在并起作用。

由于表层的细品区比较薄，很难对铸件的机械性能产生决定性影响，因此研究者更

多关注的是柱状晶区和等轴晶区的比例。为了得到全部细小的等轴晶组织，可以采用很

多的工艺手段，但总的说来，一方面是增加核心的数量，包括添加形核剂、搅拌或震动

使枝晶破碎以及快速凝固等，另一方面则是抑止晶核的氏大使形核数量相对提高。而要

获得单向生长的柱状晶则要尽量避免前方液相中产生新的晶核，并且尽量保证金属的单

向散热，以避免侧壁的形核和氏出新的晶体。

4．1．2柱状一等轴转变

晶粒组织中的柱状一等轴转变(cET)引起了很多研究者的兴趣【16，36，146小21。Gandin

等人刘‘定向凝固条件下的cET做了研究‘”8，“9】，但对cET的实验和模拟研究表明现有

的模型和理论对这个问题的处理并不理想，他认为CET和液体内部的流动有很大关系，
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而且cET的观测标准也带有很大的主观性，这使得定量评估很难进行。Kurz和Trivedi

等人则对CET及界面前方过冷熔体中的形核问题做了半定量的推导11”，l”J，最终以不同

工艺手段下的分区图的形式给出了研究结果。尽管对于内部等轴晶的产生机制还存在分

歧，但不管内部等轴晶核是如何形成的，在其形核并长大到一定程度后，都会阻挡柱状

晶的生长从而出现CET。基于这一考虑，Hunt【16】于1984年提出了一个数学模型来定量

描述了这种转变。

图4-1 CET的数学模型

Fig，4-l Mathemetical modeI for CET

设一柱状晶在半径为R的管道内生长，若能从B空间进入C空间，生长x长度，

则意味着在c空间没有一个等轴晶核，否则其生长将被阻挡，此概率为(1一北)。又设
等轴晶形核密度为”，则在此管道内共有晶核兀R2￡"个，这些晶核都不在c空问的概率

为(1一x／三)“一。若将柱状晶生长长度用一随机变量x表示，则其分布函数为

F(x)：P(．v≤x)：(1一喜)”82‘ (4．1)

于是其密度函数为

厂(x)：一nzR2(1一车)’w“2‘1 (4．2)

柱状晶生长的平均长度可视为随机变量x的均值

i=E(x)=r矿(x)出=赢 (4．3)

当L一。。时i=石≥，而此时晶核体积份数％=詈万只3n，于是有
墨：! ⋯1
R 3俳

当妄≤2也即魄≥；时柱状晶将没有足够的空间生长，此时宏观组织全部表现为等轴

晶。而当簧≥100也即％兰翥时，可认为宏观组织全部表现为柱状晶。
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注意到不可能所有的等轴晶核同时占有4n艘3／3的体积，而是先后长大，因此还需

要对假想转变份数(pE进行Jollllson—Mehl修赳14】得到实际转变份数

妒=1一exp(一妒F) (4．5)

这样，当(PE=2／3和4／300时，分别得到中=0．49和0．01。

以上结果说明，当凝固过程中等轴晶体积份数超过O．49后将得到完仝的等轴晶组

织，而当等轴晶体积份数不足0．叭时，将形成完全的柱状晶组织。

尽管Hunt本人也承认这个模型在很大程度上只是一种数学偶然，但它确实抓住了

CET问题的本质，即在界面前沿液相中等轴品和柱状晶的竞争生长，并在相关文献中

得到广泛的应用。

4．2宏观温度场的数值求解

4．2．1凝固潜热

对于单个枝晶的生长来说，溶质扩散是主要的控制环节，但对于晶粒组织而言，铸

件内部的温度分布和热扩散则对晶粒组织的形成和演变有很大影响，而且晶粒的形核和

生长等微观动力学过程都需要用到温度场信息。因此，为进行晶粒组织的模拟，首先需

要求解宏观温度场。

对于凝固过程中的热传导来说，在二维直角坐标系下的基本控制方程可以写成

脾詈=去(五豢)+导l詈)+肚警 ca固

式(4．6)中等号右边最后一项代表因凝固潜热的释放而产生的源项。在传统的温

度场计算中，常常将潜热项进行变换并整理得到

肛如鲁=去●罢]+专(丑号] H川

式中c嘶=c，一尸E{等为等价比热。对于具有一定凝固温度范围的合金，只需要将比热

cP替换为等价比热。Eq即可。而固相率随温度的变化关系^(D可以由杠杆定律或sheil

方程得到

层：去．筹 (4．8)^一面ii _岱’

纠一[格r (4．9)

这种方法被称为等价比热法。此外，也可以采用热焓法或温度回复法来处理潜热问



东南大学博士学位论文

题‘153-15”。但在宏微观耦合的汁算中，若固相份数在单位时问内的变化情况可以由形核

生氏计算得到，则可以直接求解(4．6)式，而无需对源项进行特别的处理。

4．2．2数值求解方法

对(4．6)式的数值求解可以采用显式或隐式两种方法。两种方法的离散格式都可

以方便地由控制容积法的热流平衡得到。对于如图4—2所示的计算单元，若采用显式计

算，则有

篾竽(耳∞巩Ⅶ媳圯埘等缸妙 (410)

L—坚 J

图4．2控制容积及其热流平衡

F培4-2 contr01 v01ume and b heat now balance

(4．10)式表明了当前结点的温度变化和外来热流以及内部潜热释放之间达成的热

平衡。对于内部结点P，来自邻结点E、w、N、s并通过面e、w、n、s传入的热流q

可以写成

吼=五篱缈 (4】1)

旷九筹妙 (412)

旷屯鬻衄 (413)

旷五鬻缸 (414)
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而对于边界结点则需要根据条件做适当的变化。考虑如图4．3所示的典型情况，可

以有四种类型的边界结点。

绝

换热

图4．3典型边界条件及代表结点

Fig．4-3 Typical boundary condition and representatlVe node

结点A代表绝热边界条件，此时有

gw=O

结点B代表界面换热条件，此时有

吼=矗。。(霉一第)妙

式中

^．。。——金属一铸型界面换热系数；

结点c代表对流换热条件，此时有

q e=h。qf—T奠弩

式中

^。i，一空气的对流换热系数：
矸——外界环境温度；

结点D代表对流加辐射的换热条件，此时有

吼=吃，，(弓一矽)+盯【巧一(霉)4]缸=^(F一弓)血

式中

A——综合换热系数，A=舾[(F)2+芽】(掣+弓)；

s——物体的发射率或称黑度；

口——Ste胁一Boltzmann常数，其值为5．67×108w·m_2·K4

(4，15)

(4．16)

(4．17)

(4．18)
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已知≠时刻各结点的温度时，利用(4，lO)式～(4．18)式可以方便地求得什出时

刻的各结点温度。但为了保证差分格式的稳定性，显式计算的时间步长和空间步长之间

需要满足如下关系

班鲁[瓦拓] ∽，，，

(4．19)式表明显式计算的时间步长会随着空间步长的减小而减小。尽管空间步长

的减小会使计算精度相对提高，但时间步长的减小和结点数目的增加则会造成计算效率

的降低。因此在实际计算时，要考虑到计算精度和计算效率之间的关系选择适当的时间

和空间步长。

当采用隐式格式时，(4．10)式等号右边q项中的温度将全部采用当前时刻的温度。

为便于计算，通常将(4．10)式整理成如下的形式

唧耳=d￡珏+(fⅣ巧+％巧+日s气+6 (4．20)

对于内部结点，可以根据(4．11)式～(4．14)式将(4．20)式中的各系数表示为

旷南虮％2志虮旷击蝇铲击血 (4’21a)

a；=学，6-≯+a；碍
口P=口E+日Ⅳ+日Ⅳ+ns+d；

(4．21b)

(4．21c)

而对于边界结点则不能直接套用(4．21)式，而需要根据图4—3所示的情况对(4．20)

式中的系数进行相应的变化。

隐式计算是绝对稳定的，因此没有对时间步长的限制，但每个结点的温度无法独立

求解，必须通过联立方程组同时求解。一般而言，可以采用迭代法【l”J。在具体计算时，

若当前时刻的温度用矩阵[T]表示，则还需要2个温度矩阵[T1】、[T2】辅助计算。首先令

[T1】_[T]，将其各结点值代入(4．20)式右边进行计算得到[T2]，若两次计算的结果之差

已经小于控制精度eps，即|[T2】_[T1]I<eps，则认为收敛，令[1]=【T2]，此时的[T]即为新时

刻的温度值；否则，令『T11．【T2]继续进行迭代计算。

4．2．3初始条件与热物参数

在实际的凝固过程中，初始时刻铸件和涛型的温度实际上是不均匀的，准确地计算

初始温度场需要从充型开始。但对于较小的铸件并且浇铸时间很短时，一般当作瞬时充

型处理。考虑到本文的主要研究方向，在温度场计算中对初始温度场进行了简化处理，

将所有的铸件网格设为浇铸温度％，而所有的铸型网格初始温度则设为环境温度球



—～—型童—i垡望堡壑垫竺堡型兰鍪堕童堡
此外，对于包含固液两相的计算单元，其热物参数如密度、比热、导热系数等一般

是根据固液两相的热物数据由固相份数进行算术平均得到

p2石传+(J一／；)见 (4．22)

q 2五q，s+(I一‘)‘，。 f4．23、

五2正五十(1～石)五 f4．24、

界面处的导热系数则由界面两侧结点的导热系数进行调和平均得到

譬=竿+竽 ㈣
噍 砷 ‰ ⋯⋯’

4．3微观模型与算法

在实际模拟晶粒组织时，本文采用了R印paz等提出的准瞬时形核模型㈣。如图4．4

所示，这一模型认为形核并不是一个完全的瞬时过程，而是随着过冷度变化的一个渐进

过程，形核率随过冷度的变化可以用由三个参数给定的正态分布曲线来描述。

gra-n densily

n⋯ n2
n

图4—4准瞬时形核模型㈣

Fig．4-4 Quasi-instantaneous nucleation model

在给定的过冷度△L晶核密度由这一分布曲线积分得到

舭耻f7盖e冲H丝≯m∥， ㈣
式中

"(△D——在△丁过冷度下的晶核密度；

胛m“～—初始形核基底数；

△踊——正态分布曲线的形核过冷度均值：

爨％搬淄勰裔圈N
i一于|i
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△％——正态分布曲线的形核过冷度方差；

考虑到型壁和液相内部异质形核基底的差异很大，因此采用两组不同参数的正念分

布来进行控制。正态分布的参数一般只能通过参照和估计来确定，在具体的模拟中可以

根据不同工艺条件对形核的影响进行调整。

这一形核模型的具体实现一般是预先按照分布参数把形核位置和形核过冷随机分

配到胞元中去，这样在计算开始之后只需要比较当前胞元的实际过冷和核心胞元的形核

过冷就可以判断是否形核。分配方式如下：

(1)首先根据计算区域的大小和n。ax来确定液相中应该产生的晶核总数Ⅳn。由于形

核参数”。。往往是以三维形式给定，所以在使用之前需要由下式先转换为二维数据

n。。。=÷[《。。]2 (4．27)
斗

F

"，⋯=、／÷瞳一】3『2 (4．28)
V U

式中下标s和v分别代表型壁和内部，上标+代表三维数据值。

(2)产生％。。个随机整数，这些整数值将代表计算区域中胞元的位置索引，而这些位

置的胞元将作为形核胞元。

(3)产生Ⅳn。。个服从给定参数的正态分布随机数△瓦。作为随机形核过冷。其中服从

正态分布随机数的产生算法可参考文献[156】。

(4)将这些随机形核过冷分配给形核胞元，若有胞元被多次分配，则取最小被分配值。

对于现有的晶粒生长模型和捕获算法，在本文1．4节中已经进行了详细说明。尽管

这些方法都取得了一定成功，但它们都是基于对晶粒外形的人为假设。为了避免这一点，

本文将前两章中提出的枝晶生长模型直接应用到晶粒组织模拟中，这样就无需对晶粒形

状做任何人为假设，而完全由枝晶本身的生长条件得到最终的晶粒形状。

4．4宏微观耦合

4．4．1温度的获得

在进行微观形核生长计算时，必须要用到温度，而微观计算使用的胞元网格往往尺

寸较小，若采用显式方法进行温度场计算，为满足稳定性要求将会使时问步长非常小，

这使得要得到有意义的结果将会使计算时间无比漫长。为解决这个问题，可以采用隐式

方法来求解温度场，但隐式计算在每一时间步都需要迭代求解，并且在不同的控制精度

下，得到的结果也有比较明显的差别。表4—1是对于100×100的正方形计算区域，采

用通常的微观计算空间步长△f10岬，并设所有的网格均为液相，初始温度925K，边

界保持恒定的921K，计算只进行了一个时间步长△户O．008秒后，以计算区域中心温度
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为标准对不同迭代方法和计算精度进行的比较。这一简单条件下的计算表明，为了得到

相对准确的结果至少需要两次迭代的控制误差eps<1×10。6，而在这样的精度要求下，

每一时间步将需要数千次迭代。这样一来，采用显式格式在时问步长上的优越性已经完

全被冗长的迭代计算所抵消，整个计算效率仍然非常低。

表4．1隐式计算的精度与迭代次数

Table 4-l Accuracy a工1d iteration times of imp¨cit scheme

Jacobi迭代 Gauss—seidel迭代
控制误差eps

中心温度 迭代次数 中心温度 迭代次数

1×10’3 923．7389 1848 922．7216 1617

1×104 922．0127 6083 921．9244 3655

1×10’5 921．8569 10148 921．8451 5687

1×10击 921．8380 1421 3 921．8372 7720

l×10—7 921．8365 18277 921．8364 9752

为解决这个问题，可以考虑采用两套不同的网格，尺寸较人的单元网格用于温度场

计算，而尺寸较小的胞元网格则用于形核生长的微观计算，胞冗的温度可以由宏观单元

温度在空间和时问上进行插值得到。若己知f时刻各单元的温度，则在r时刻胞元的温

度由其邻近4个单元的温度进行双线性插值得到。可以采用如下的具体算法

(1)由胞元位置(i，j)找到该胞元所在的单元(I，J)，得到浚单元E1及其温度T1；

(2)由x=△坝J+O．5)和Y=△y(I+O．5)计算E1的中心坐标，由x=△x(j+O．5)和y=△y(i+0．5)

计算胞元的中心坐标，其中△Ⅳ、△Jr为单元尺寸，△x、△y为胞元尺寸；

(3)根据fX，y)和(x，Y)的相对位置按照逆时针方向找到当前胞元的其余3个邻近单元

E2、E3、E4，得到其温度T2、T3、T4。其中4个单元的位置关系有如图4—5所示的4

种情况；

(4)由a_脚l／Ax和b_lFyl／△r以及图4．5的4种情况分别计算胞元的温度T。对于
图4—5a而言有T=(1一a)(1_b)T1+(1-a)(b)T2+(ab)T3+(1-b)(a)T4。

E1(x，Y) E4
●

|；；j：由：-：

阻s；yl

● ●

E2 E3

E4 E3
● ●

Ill：蛐
I。辱

El(x，Y) E2

E3 E2
● ●

撼∞：I
珏：×：I

●

E4 (x，Y)E1

E2 (x，Y)E1
●

积；W：j

● ●

E3 E4

(a) (b) (c) (d)

图4．5胞元及其邻近单元的位置关系

F嘻4—5 The relatiVe position ofbet、veen cell and jts ne．bour elements

胞元温度在时间上的插值则相对简单，若在△r时问内胞元的温度变化为△L则在

6f时间内胞元的温度变化6产△T·驯△t。
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4．4．2潜热的处理

在温度场计算中，潜热的释放速率是作为输入条件进入计算，而计算出的温度场变

化又将作为输入条件进入微观形核生长计算从而影响潜热的释放，因此如何利用潜热进

行宏微观耦合就成为一个非常关键的问题。根据对这个问题的处理可以分成三种耦合方

法。

第一种方法直接采用传统的等价比热法求解宏观温度场，当温度下降到液相线以下

时，进入微观计算。这实际上意味着耦合是从宏观到微观的单向过程，微观计算的结果

不对宏观温度场产生影响。这种方法实施时比较简单，可阻预先将温度场算好，在进行

微观模拟时，可以针对所关注的一个局部小区域，直接调用该处已经得到的温度场或冷

却曲线来进行微观计算。sasikumar等人的研究M】表明，这种方法在模拟微观偏析、计

算二次臂时比较适合，因为在这种情况下凝固路径或冷却曲线对微观动力学过程会有很

大影响，而二次臂的粗化以及固相扩散等微观动力学过程则不足引起温度场或冷却曲线

的显著变化。但对于晶粒的形核和生长而言，微观动力学过程显然会对温度场产生极大

的影响，因此这种方法就不够准确。

第二种方法即RappaZ和Thevoz等人采用的两时问步长法m-3lJ。这种方法采用较大

的空间步长和较大的时间步长△t进行宏观温度场计算，当温度降至液相线以下，进入

微观生长过程后，将宏观时间步长△f分成N个较小的微观时间步长6f，微观形核生长

计算按照6f的步长来进行，所需的温度值按照4-2．1的方法插值得到。当计算N次后，

累加得到的△店将作为输入返回到宏观计算，从而开始下一个△f的计算，其流程图如

图4．7所示。

与第一种方法相比，这种方法可以称为双向的耦合，因为它考虑了微观过程对宏观

计算的影响。但仔细分析它的耦合过程，可以发现这实际上只是部分的双向耦合，因为

在6r时间实际I二只有宏观对微观的影响，微观对宏观的影响则是在N个6f后一总产生

作用。这意味着微观对宏观的影响程度小于宏观对微观的影响程度。

第三种方法则对宏微观计算采用同样的时间步长，在每一时步内，微观计算得到的

△居都将作为输入返回宏观汁算。这是一种完全的双向耦合。尽管Thevoz等人称第二

种方法取得了很好的效果，但sasikumar等人㈣】的计算表明，微观对宏观的影响程度

与宏观对微J81l【的影响程度同样强烈，并且用第二种方法计算时，可靠的收敛值只有在双

时问步变为单时间步时才能得到，也即部分的双向耦合成为完全的双向耦合。基于以上

考虑，本文采用第三种方法进行宏微观耦合。

4．5程序与算法

与枝晶生长的模拟不同，在晶粒组织模拟中本文采用两套刚格来进行计算。其中较
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大的单元网格用于宏观温度场计算，而较小的胞元网格则用于形核生长计算。整个计算

区域划分为M×Ⅳ个单元，每个单元则由聊o×no个胞元组成。单元网格需要保存的变

量包括温度丁，材质属性(铸件或铸型)跏膪，固相份数^以及固相增量△居。胞元网
格的变量则除3．2．1节中枝晶生长模拟时提及的之外，还需要包括温度丁，形核过冷△

玮，择优生长位向曰。整个计算由如下几个主要的模块组成：

(1)初始化(Initia1)。这一模块需要完成的工作包括按照用户设定的计算区域大小分

配单元和胞元的存贮空间，并分别对单元和胞元进行初始化。其中单元的初始化主要是

根据4-2．3小节的说明设定初始温度，以及根据单元位置标记其材质属性。胞元的初始

化则除3．2节中初值的设定之外，还需要按照4．3节的算法设定胞元的形核过冷，对于

非形核胞元，可以将其形核过冷设为一个很大的值。此外，在这一模块中还需要根据

△f=rnin(△^，△如，△‘) (4．29)

式中

△fl——根据合金的热物参数由(4．19)式得到的时间步长；

△如——根据铸型的热物参数由(4．19)式得到的时间步长：

△如——由(3．22)式得到的微观计算时间步长

来确定宏微观计算统一的时问步长。

(2)温度场计算(Explicit)。这一模块将按照4．2节的说明采用显式方法由(4．6)式

计算所有单元在经过一个时问步长△f之后的温度。其中潜热项直接根据微观计算输出

的△店来获得。

(3)胞元温度计算(E1eTocell)。这一模块根据4．4．1小节的说明将单元温度通过双线

性插值来计算胞元的温度。

(4)形核(Nucleate)。这一模块根据胞元当前的成分计算其对应的液相线温度，并通

过与胞元实际温度的比较确定是甭达到形核过冷，一旦达到就将认为形核，并对有关变

量进行相应的设定。

(5)生长(Grow)。这一模块与枝晶生长模拟中的相应模块类似，只是还需要处理发

生共晶转变的可能性，当胞元的温度低于共晶温度且成分高于共晶成分时，认为共晶转

变立即发生，胞元的所有剩余液相瞬时转变为固相。

(6)扩散(Difmse)。这一模块与枝晶生长模拟中的相应模块相同。

(7)转变(Trallsition)。这一模块与枝晶生长模拟中的相应模块类似，只是还需要对胞

元状态转变带来的单元固相份数的增量进行统计，以实现宏微观耦合。

整个程序界面如图4—6所示。图4—8～图4．11给出了晶粒组织模拟主程序和主要计

算模块的流程图。
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图4．6品粒组织模拟程序运行界面

F唔．4-6 Program incerface for sifll【Ila“on ofgrain s仃ucture
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图4—7两时间步宏微观耦合流程图 幽4-8晶粒模拟程序主流程图

Fjg．4-7 The now chart oftwo timesteps coupIing Fig．4—8 The订ow chart ofmai”program

for graln sjmulaljon
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图4．9品粒组织模拟中生长模块的流程图

Fig．4-9 The now chart ofgrow module for grajn

simulation

图4—10晶粒组织模拟中形核模块流程图

Fig．4-1 0 The now chan ofnuc】eate module

for grain simulation
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(a)转变模块 (b)捕获模块

图4．1l晶粒组织模拟中的转变模块流程图

F{g．4—1 1 The now chart oftmnsjtion module for grain simulation with(a)fbr transition and(b)
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4．6本章小结

(1)本章首先对凝固理论中关于典型晶粒组织(表层细晶区、柱状晶区、内部等

轴晶区)形成演变机理进行了回顾和总结，在此基础上讨论了晶粒组织中的柱状一等轴

转变，将cET的本质概括为柱状晶和等轴晶的竞争生长，并介绍了Hunt建立的定量描

述cET的数学模型。

(2)对晶粒组织模拟中宏观温度场计算的数学模型和数值算法进行了讨论。通过

宏微观耦合的办法，避免了传统的温度场计算中对潜热项的特殊处理，而是直接将微观

计算的结果代入潜热项求解温度场。对热传导方程的显式和隐式数值解法进行了讨论，

给出了相应的离散格式，并对于典型边界结点的处理方法，热物参数的获得以及初始条

件的应用进行了说明。

(3)对微观形核模型的建立和具体的实现方法进行了说明，将基于溶质扩散的枝

晶生长模型直接应用到微观生长计算中去，避免了传统的晶粒组织模拟中复杂的生长、

捕获算法和对晶粒外形的人为假设。

(4)讨论了宏微观耦合中关键问题的处理。通过采用单元和胞元曲套不同大小的

网格，并用双线性插值的办法由单元温度获得胞元温度，从而提高了温度场计算的效率。

对三种不同的宏微观耦合方式进行了分析，并采用统一的时间步长来进行宏微观计算，

避免了因为宏微观时间步长不同步而造成事实上的不完全耦合。

(5)对晶粒组织模拟的整个计算方法和主要计算模块的功能进行了洋细的说明，

给出了相应的流程图和程序运行界面。
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第五章枝晶生长模拟

在第二和第三章中，本文分别对枝晶生长的数值模型及算法进行了详细的说明，本

章将通过实际的模拟计算来验证这一枝晶生长模型的可靠性和适用性，并对枝晶的稳态

生长及分枝机制进行讨论。计算选用的合金为A1一cu合金，主要用到的物性参数如表

5一l所示。

表5．1 A1一cu合金物性参数

Table 5·1 Physical propenles for simulated Al-Cu alloy

5．1溶质守恒验证

在本文2．3．4小节曾指出，虽然界面处的扩散是根据c：计算的，但由于这一成分只

存在于一个没有厚度的界面上，因此实际发生转变的液相成分是由界面胞剩余液相成分

q来计算的，当固相新增4卮时排出的溶质应该按照(2．41)式计算。而如果将实际转

变的液相成分视为《，并用(2．38)式计算应排出的多余溶质则会造成溶质的不勺：恒。

从模拟结果来看，尽管用这两种方法计算得到的枝晶形貌似乎没有太多的差异，但在设

置了零通量边界条件，并分别记录求解区域溶质平均成分随时问的变化后，从图5—1中

就可以很清楚地看到这两种方法的差异。
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图5．1溶质平均成分随时间的变化

Fig．5·1 The variation ofaverage s01ute concentration with time

初始时刻，由于核心胞元的成分为岛c0，而其余胞元的的成分均为c0，所以熔体

的初始平均成分略低于C0。随着新增固相的不断产生和多余溶质的排出，当采用(2．38)

式进行溶质再分配计算时，熔体平均成分不断波动，并逐渐偏离了初始平均成分呈现升

高趋势，如图5—1中实线所示。这是因为界面胞剩余液相成分实际上总是低于或最多等

于界面平衡液相成分，而用界面平衡液相成分来计算需要排出的溶质则使得在每个时问

步长内，计算区域的溶质总量被高估。显然，用这种方法计算是不能保证溶质守恒的。

而采用(2，41)式计算的结果则如图5—1中点划线所示，可以看到溶质平均成分没有出

现任何波动和偏离，而是保证了严格的溶质守恒。

5．2枝晶的稳态生长

5．2．1 成分分布

在保证溶质守恒的前提下，本文对枝晶形貌的演变及枝晶生长过程中成分分布进行

了模拟，以此对模型的模拟能力和可靠性进行初步的验证。图5—2是在△T=6K的过冷

熔体中生长时枝晶形貌的演变，图中的线条分别代表不同时刻的枝晶外形轮廓。图5—3

是对应于图5—2的不同的时刻下，沿枝晶主干臂的中心线方向成分分布的变化情况。

从图5．3中可以看出，核心处首先生成的固相具有最低成分。随着生长的进行，界

面不断向前推进，多余溶质也不断排出，这使得界面前沿的液相成分逐渐升高，因而生

成的固相成分也相应提高。由于远方的熔体仍然保持着初始成分，因此在界面前方的液

相中形成了成分梯度。随着生长的继续进行，界面前沿的液相成分基本保持稳定，因而

从液相中析出的固相成分也保持不变。这意味着界面前沿的液相成分己达到平衡液相成

分，枝晶进入了稳态生长。
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从t=0．001秒、仁0．0042秒和仁O．0083秒三条界面前沿液相成分分布线的局部放大

图中可以很清楚地看到生长初期界面前沿的液相成分逐渐升高的情形，而从t=O．0125

秒、t=0．025秒和t-O．0375秒三条成分分布线的局部放大图中则可以看到生长后期界面

前沿液相成分已基本保持稳定。此外，从局部放大图中还可以看到，在生长初期界面前

沿液相中的成分梯度比生长后期要大，这意味着枝晶尖端的生长速度是从相对较高的水

平逐渐降低并趋于稳定的。这一结论在随后的枝晶尖端速度模拟中得到证实。

Fig．5-2 Evolution ofdendrite morphology at the underc001ing 6K

图5．3枝晶沿主干臂中心线方向在不同日寸刻的成分分布

Fig 5—3 Evolution ofconcentration dis州bution at dif艳renttime alongthe centerline ofprjmary artTl
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0
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图5_4是在不『司过冷度下枝晶形貌的变化情况，图中分别给出了仁O．025秒时在△

’r-3K和△T=6K条件下枝晶的外形轮廓，可以很明显地看到因过冷度不同造成的枝晶

生长速度差异。图5—5是对应于图5—4中不同过冷度下枝晶沿主干臂的中心线方向的成

分分布。

Hg．5．4 dendrite morphoIogy at the undercooI+ng 3K and 6K

图5-5枝晶沿主干臂中心绣_方向在不同过冷度下的成分分布

Fig．5—5 concen竹ation distributjon along the centerline ofprimaTy arm at the undercooli”g 3K and 6K

一$∞∞阿E—co焉jcouLJoo
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这一成分分布与图5—3的结果类似，固相成分从晶核处的最低值逐渐升高，当界面

前沿液相成分到达平衡液相成分并保持基本稳定后，固相成分也相应地保持稳定。但从

图中可以看出，随着过冷度的增大，界面前沿的液相成分和液相中的成分梯度也都随之

增大，因而稳态生长时的固相成分和枝晶尖端的稳态生长速度也都随着过冷度的增大而

增大。从图5—5同相成分的局部放大图中还可以看到，在过冷度较大或生长速度较快时，

枝晶能够比较快地进入稳态生长，因而固相成分也能够较快保持稳定。

需要指出，图5—3和图5—5的成分分布同李强等人采用浓度势和连续性方法[105，107】

模拟得到的枝晶生长过程中沿主干臂的成分分布结果有所不同，并没有在固相中出现先

高后低甚至低于品核成分的较大波动。显然，根据凝固理论的分析，本文得到的结果更

为合理。

5．2．2尖端速度

为了对模型的可靠性进行定量验证，分别在不同过冷度下，对枝晶尖端的生长速度

进行了模拟计算，并与理论模型进行了比较。在2．1．2小节本文给出了枝晶尖端生长的

LGK理论模型与KGT理论模型，尽管对于在过冷熔体中生长的枝晶来说，LGK模型

更为准确，因为它考虑了枝晶尖端的热过冷。但由于本文采用的数值模型中假定熔体为

等温，忽略了热过冷，因此模拟条件更接近G=0时的KGT模型。

文献[159付旨出，在过冷熔体中生长的球状晶体的特征半径R+_2 r1／(％一咒)，其中

‰为纯组元熔点，咒为熔体温度。当球晶生长到18．5尺+<足<36月’时失去绝对稳定性，却

保持相对稳定性，R>36∥时将会失去相对稳定性转为枝晶生氏。根据计算这意味着晶体

的初始生长半径不应超过1岫。为使计算能尽量接近真实地从球晶开始，胞元网格的尺
寸也不宜超过lum。同时从数值计算的角度来看，尽管本文采用的枝晶生氏模型本身没

有对胞元网格的大小提出限制，但考虑到枝晶尖端半径大约在10。6m的数量级，因此胞

元网格至少应该在这一尺度才有可能比较准确地体现出尖端曲率的影响，从而得到相对

准确的结果。

为了保证模拟条件接近理论模型中过冷熔体的生长条件，将计算区域的边界设置为

保持恒定原始成分的第一类边界条件。同时计算区域大小和计算时间的长短也以保证枝

晶尖端与边界有足够的扩散距离为原则。

图5．6是分别采用不同的胞元尺寸，对不同过冷度下枝品尖端生长速度随时问变化

的计算结果。从图中可以看到，虽然在不同的网格尺寸下模拟计算的结果有所不同，但

在不同过冷度下尖端生长速度均表现出趋于稳定的态势，并与理论值比较接近。在四个

不同的胞元尺寸中△FO．5um的模拟值表现出较好的稳定性和准确性。

在3．2t2小节中我们提出了两种计算固相增量的不同办法：第一种方法由界面速度

得到△届，第二种方法则直接通过界面胞与液相邻胞的扩散得到△，§。图5—7足分别采

用这两种不同的方法在△FO．5舯的网格尺寸下计算得到的尖端速度与KGT理论模型
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的比较结果，可以看到计算值与理论值基本吻合。从两种计算△届的不同方法比较来看，

尽管用这两种方法模拟得到的枝晶形貌并无显著不同，但从图5—7与理论值的比较中可

以看出，就尖端速度的计算而言，方法二似乎比方法一更为准确。
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图5．6在不同过冷度和网格尺寸下枝晶尖端速度的计算结果

Fig．5—6 The simulated dendrjte tip velocity at diff色rent undercoolings with di虢rent cell sizes
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图5—7枝晶尖端速度与LGK理论模型的比较(△x=O．5um)

Fjg．5-7 simulated endrite tip Velocity(with^x=O．5um)and LGK theoretjcal modeI

5．3枝晶的分枝

5．3．1分枝形貌

在2．2节本文曾提到，MSC理论认为枝晶生长过程中分枝的产生与界面扰动有关，

在无界面扰动的情况下，枝晶尖端将以光滑的旋转抛物面向前生氏。从模拟的结果来看，

当不施加扰动时，即使在较大过冷度下，给予枝晶充分的生长时间，也没有发现分枝的

产生。这个模拟结果与MSC理论比较一致。而在施加扰动后，则可以得到具有分枝的

枝晶形貌。

图5-8是过冷度为10K，施加振幅为0．叭的随机扰动后模拟得到的枝晶形貌及成分

偏析。从图中可以看出因为施加了界面扰动，枝晶已不再象图5—2或5—4那样仅仅以光

滑的主干生长，而是出现了分枝结构。这些分枝之间相互竞争生长，并且由于分枝的端

部具有较好的扩散条件，因而往往端部则比较粗大，而根部则呈颈缩状。在分枝之间则

形成了溶质富集区，这些富集区的液相具有较高的成分，并且由于枝晶骨架的形成而进

一步阻碍了溶质的扩散，因而将成为最后凝固的部分。

此外，另一个值得注意的现象是三次分枝只出现在二次分枝的一侧，并且沿主干方

向生长，而不是在两侧同时生长。这一现象已在过冷熔体的枝晶生长实验巾观测到【160]，

并与其它数值模拟的结果一致160，‘79】。这种现象主要是由于分枝的外侧，即朝向主干生长

方向的一侧具有更好的扩散条件，因而高次分枝倾向于沿这一方向生长。

图5-9是A1一si合金在铸态下的枝晶旺组织㈣】，虽然二者的材料不同，晶粒的大小

也有差异，但从对比中可以看到，模拟的枝晶组织与实际枝晶组织的形貌具有大致相同

的规律。
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图5—8施加随机扰动后枝晶分枝的竞争生长及成分分布

Fjg．5_8 Competiti彻gro、vth of side branches a『ld concentration profile with the introduction of

random noise at jnterfhce

(胞元尺寸△x=0．5 um，计算区域为400×400胞元，生长时间0．04秒)

S．3．2分枝与界面扰动

图5—9 A1一si合金铸态r的枝晶n组织【16

Fjg．5—9ⅡdenditeinA㈦aJl oy，as cast

尽管通过施加随机扰动可以模拟枝晶的分枝结构，但为了进一步研究分枝和界面扰

动之间的关系，我们在界面上施加了一个形如【1+爿sin(删]的扰动函数，其中4为扰动
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的振幅，吐)=2 n肌为扰动频率，x为界面位置。与随机扰动相比，这一给定频率和振幅

的正弦函数不但可以模拟界面的扰动，而且可以通过控制扰动的强度和频率(波长)对

界面扰动进行进一步的分析。

为便于对不同条件下枝晶的分枝程度进行比较，本文采用文献[162]的做法，用将

枝晶与熔体分隔的界面长度与枝晶本身的面积比值来大致地衡量分枝的发达程度。这

样，通过施加不同波长(频率)和振幅的扰动就可以对枝晶的分枝程度进行定量的比较。

在具体计算时，界面胞元的位置x和给定的波长^都以△x为单位进行了无量纲处理，

界面胞元的位置坐标按照与核心胞元的相对距离，并沿其靠近的枝晶主干生长方向来计

算。为简化计算，枝晶界面长度和枝晶面积分别由界面胞元数目和除液相胞以外的胞元

数目比值厂来近似。同时，为避免不同凝固结束时间对计算结果的影响，所有数据采用

．形而的相对数值，其中而为不施加扰动时的数日比。

图5—10是在不同过冷度下枝晶的分枝发达程度随扰动波长和振幅变化的计算结果。

为便于比较，所有计算的结束时间“=O．08秒，只有在其中△产5K时，由于枝晶的分枝

不够明显，为使其充分发展将“延长到了0．12秒。由图5—10可以看出，当保持扰动振

幅4=O．03不变，而改变扰动波长^时，枝晶的分枝发达程度在不同过冷度下均表现出

随着扰动波氏的增加而达到峰值，随后又逐渐衰减。同时还可以发现，随着过冷度的增

大，峰值点出现后移的趋势，也即对应的扰动波长变小；此外，随着过冷度的增大，分

枝程度也明显加剧。

图5—10不同过冷度下枝晶分技程度随扰动波长的变化

Fjg．5—1 O Degree ofsidebranch with the variation ofperturbation wavelen寸h

图5．1l则对△产5K和A产7K条件下分枝程度随波长变化的变化规律在两组不同

的振幅水平下进行了计算，通过与图5．10的比较可以看出，振幅的增加只是增加分枝

的发达程度，而不改变峰值点对应的波长位置。图5—12则则给出了△产7K时，在不同

扰动波长^下模拟得到的枝晶分枝形貌，可以比较直观地看到随着z的增加，分枝程度

先加剧，而后又减弱。
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penurbatlon waVeIength(Dlmensionless)

图5．1l不同过冷度下枝晶分枝程度随扰动波长的变化

Fig．5-11 Degree of sidebranch with the Variation ofpenurbation amplitude

(a)^=4

fcl凡=8 (d)^=15

图5．】2△弘7K下枝晶的分枝形貌随扰动波蚝的变化

Figt 5一12 EVolution of sidebranchwiththevariation ofpenurbationwavelength atthe underc001ing 7K
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5．4界面能效应

在2．1节对枝晶生长理论的叙述中，我们已经提到界面能枝晶生长的过程中起着重

要作用。过冷造成的溶质扩散和热扩散总是使界面矢稳，而界面能则作为一种使得界面

稳定化的因素存在。如果没有界面能，界面上任何微小的扰动都会发展起来从而使枝晶

不断分枝变细。除此之外，根据Msc理论，界面能的各向异性也是一个很重要的因素。

从(2．28)式中我们可以看到，当考虑了界面能的各向异性后，枝晶生长界面实际上已

经不是一个等温面，这会对其周围的溶质场和温度场产生影响，从而造成枝晶不同的生

长位向。对于界面能的这两个效应，本文也进行了模拟。
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图5一14界面能的稳定效应

F嘻5—1 4 stabilizing e仃ect of inte柏cial engery

图5．14是在△f1岬，△产6K的计算条件下对枝晶形貌的模拟。图5—14a在计算中
未考虑界面能造成的曲率过冷，而图5．14b则考虑了曲率过冷。由于计算中未施加任何

额外的界面扰动，因此，分枝的产生只能来自于数值计算的过程中舍入误差产生的微小

扰动。在有界面能存在的情况下，如图5，14b所示，这种扰动完全被抑制，因而枝晶以

光滑的界面生长，f面无界面能存在时，即使这样微小的数值计算扰动也会很快发展起来，

使枝晶生长界面出现分枝，如图5．14a所示。

图5．15给出了在△萨O．5 u m，△仁3K的模拟条件下界面能各向异性对枝晶生长位

向的影响，在(2．28)式中设定不同的初始位向后，枝晶的生长便表现出方向性。

但需要说明的是，这种界面能各向异性的模拟在很大程度上受到了网格各向异性的

影响。由于模拟采用的是正方形的网格，并且在使用cA方法时只考虑了vonNeum籼
邻域关系所定义的四个最近邻胞元，这就不可避免地带来了网格各向异性。随着网格尺

寸和生长速度的增大，这种网格各向异性会很快抑制界面能各向异性使枝晶仍然按照网

格的方向进行生长，这一问题在本模型中尚未得到妥善解决。

(a)吼=O (b)吼=n，6 (c)巩=n／3

图5—15界面能各向异性对枝品生长位向的影响

晦5-15 The e仃ect ofinte晌cial energy aniS0tmphy on the o俩诅tion ofdenmic gm砌
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5．5本章小结

(1)本章首先对枝晶生长模型的溶质守恒进行了验证。验证方法是在设置零通量

的边界条件下，对整个区域所有胞元平均成分随时间的变化计算计算。验证结果表明采

用本文第二章中提出的溶质再分配办法能够严格地保证溶质守恒。而将界面胞元的液相

成分始终视为平衡液相成分，并以此计算生成的固相成分和需要排出的多余溶质时，将

可能造成溶质不守恒的情况。

(2)在保证溶质守恒的前提下，模拟了枝晶在不同过冷度下稳态生长时形貌的演

变，以及沿枝品主干中心线方向的成分分布。这一成分分布表明枝晶初期的生长速度较

快，界面前沿的液相成分不断升高，经过短暂的过渡段之后，界面前沿的液相成分和成

分梯度都基本保持不变，尖端速度趋于稳定。

(3)在不同过冷度下，分别采用不同的胞元尺寸对枝晶尖端的稳态生长速度进行

了模拟计算，并与G=0条件下的KGT模型理论值进行了比较。计算结果表明，在不同

胞元尺寸和过冷度下，枝晶都能够达到稳态生长，其中在△x=O．5¨Ⅱ的网格尺寸下的

计算值与理论值吻合较好。同时，本文第二章提出通过排出溶质计算固相增量的方法要

比通过界面速度计算固相增量的方法更接近理论值。

(4)通过在界面上施加随机扰动模拟了枝晶的分枝形貌和竞争生长，模拟结果与

实际枝晶组织和其它数值模拟方法得到的结果类似。

(5)通过在界面上施加给定振幅和波长的正弦扰动，分别研究了在不同过冷度下

扰动振幅和扰动波长对分枝程度的影响。研究结果表明枝晶的分枝程度随扰动波长的增

加会出现一个峰值，而峰值对应的扰动波长则随过冷度的增大而减小，振幅的变化仅仪

改变峰值的大小而不影响峰值对应的波长。

(6)模拟了在不考虑曲率过冷利考虑曲率过冷的条件下枝晶的生长形貌，验证了

界面能对于枝晶生长界面的稳定作用。模拟了界面能各向异性对枝晶生长位向的影响，

并指出了本模型中目前尚未妥善解决的问题，即网格各向异性对界面能各向异性的影

Ⅱ向。
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第六章晶粒组织模拟

本文建立的枝晶生长模型不仅可以模拟单个枝晶在过冷熔体巾的生长行为，而且可

以进行扩展，用来模拟由多个晶粒组成的，在连续冷却和非均匀温度场条件下的凝固的

晶粒组织。本章将利用这一枝晶生长模型来模拟定向凝固组织和铸件正常凝固时的典型

品区组织。

6．1定向凝固组织

在过冷熔体中生长的枝晶，其生长行为主要受到过冷度的控制。而在定向凝固条件

下枝晶的生长行为则受到温度梯度G和凝同速率矿的共同影响。尽管如此，本文的枝

晶生长模型稍做改动便可用来模拟定向凝固的晶粒组织。以下首先对模拟方法进行说

明。

在基本模型的胞元信息变量中添加温度丁，初始时刻在计算区域的底部边界处放置

若干作为生长种子的小晶体，并将底部边界的温度设置为液相线温度几，其余各处的

胞元温度可按照五。和给定的温度梯度进行设定。计算开始后，令整个计算区域以于的

冷却速度降温，这就意味着枝晶将在温度梯度G和凝固速率矿=于／G，的控制下生长。

在这样的给定条件下，界面胞元将在△产耻r的过冷度下按照基本模型的处理方法生
长。所不同的是，由于熔体已不再处于等温状态，界面胞元的液相邻胞可能并不总是处

于过冷状态，所以在进行胞元捕获和状态转变时还需要根据液相胞元的实际温度r以及

其成分c决定的液相线温度孔(o来判定是否处于过冷状态，只有过冷的液相邻胞才将

被捕获。这一过程如图4—1lb所示。计算仍然采用了表5—1中的合金参数，但为了能在

相对较短的计算时间内得到比较完整的定向凝固组织，采用了△F10u m的网格从而使

时间步长也可以相应增火。

6．1．1典型界面形貌

图6一l是初始时刻在计算区域的底部放置了两个种子后，在不同的G和矿组合之

下得到的三种典型的界面形貌。表6．1给出了对应与图6．1的模拟条件和模拟结果。此

外，表6—1中还根据经典凝固理论中的成分过冷判据【12】对模拟参数和模拟结果进行了比

较计算。

从表中的计算可以看出，要维持平界面的稳定性，G／y值应火于2．2×1010K．sm～。

但严格的动力学理沦已经指出，这一判据实际上并没有考虑到界面能、结晶潜热以及固
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液界面的溶质扩散对平界面稳定做出的贡献‘91，而模拟计算采用的枝晶生长模型由于考

虑到了界面能的作用，因此在G／矿值略小于成分过冷判据给出的临界值时，就已经获得

平界面。当保持平界面模拟时的温度梯度值而增大凝固速度，使G／矿的模拟值比理论临

界值小了一个数量级后，得到了胞状界面。而保持胞状界面模拟时的生长速度，减小温

度梯度使G／矿的模拟值与理论临界值小了两个数量级后，胞状界面就转为枝晶界面。

表6—1定向凝固条件_卜-的典型界面形貌模拟

T曲1e 6一l Simulation on可picalInterfk morph0109y du—ng directional s01idi6catjon

—、＼模拟结果
模拟条件、、、＼ 图6一la 幽6—1b 图6．1c

G(Um) l×105 1×105 2．5×104

，(I(，s) 8 1 8

矿(m／s) 8×lO。5 1×10。5 3．2×104

G∥(K口m。) l 25×109 1×1010 7．8×108

匦I垦!!二盟
2．2X 10】oK．s．m。

q氏

界面形貌 胞状 平界面 枝晶

从图6．1不同时刻界面形貌的演化中可以看到，在凝固初期t=2s时，计算区域底部

预先放置的两个种子逐渐开始长大，但由于平界面前沿的温度梯度很大，因此枝晶无法

向上生长，几乎只能以平界面方式向侧边展开。而在同一时刻，胞晶和枝晶界面则不但

沿侧向展开，而且生出了向上的主干。随着凝固的进行t=5s时，生氏界面沿侧向逐渐

展丌而占满了计算区域，与此同时，沿向上的方向出现了许多分枝。当界面前沿的过冷

度比较大的时候，这些分枝上就又会产生高次分枝因而使界面以枝晶状生长，如图6．1c

所示，而当过冷度较小时则不足以产生更多高次分枝，因而得到图6—1a的胞状界面。

从图中还可以看到，尽管最初只有两个晶核，根据计算条件这意味着初始一次臂间

距大约为33“m，但在改变G和矿后，枝晶／胞晶的一次臂间距却发生了不同的变化。

这些稳定发展的一次臂都来源于最初两个晶核的的侧枝，但生长过程中，这些侧枝上又

出现高次侧枝，有的侧枝被高次侧枝阻挡，因此无法继续生长，而有的侧枝则能够继续

生长并得以发展。经过‘段时间，在一定的生长条件下最终形成了相对稳定的一次臂间

距。为此，本文进一步模拟了不同定向凝固工艺参数对一次臂问距的影响。
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G=l×105K，m，于=8刚s G=1×105K／m，于=1刚s G=2．5×104K／m，于=8l(／s

图6．1定向凝固时的典型界面形貌

Fig．6-l TypjcalInterfke morphology during directional so¨dmcation

6．1．2一次臂间距

在2．2节本文己经提到枝晶的一次臂问距在生长过程中会随着生长条件的改变而通

过分枝和淹没机制来自发凋节，并且理论推导得到的结果认为^l。。G。0 5v。0”。为此，

本文在保持G不变的条件下改变矿得到了图6—2的模拟结果，由图中可以看出，当矿

逐渐增大时，枝晶的一次臂问距^．变小。在保持y不变而改变G的条件下也得到了类

似的结果，即随着G的增大x l减小，如图6．3所示。从图6—2a和图6．3b中还可以看
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到枝晶二次臂的粗化效应，在靠近尖端处，二次臂间距比较小，而随着凝固的进行，根

部附近的二次臂变粗，二次臂间距也相应增大。

(a)(≥1×104K／m

Pr-5×lOom／s

(b)G=1×104l(／m

班2．5×104m／s
(c)G=1×104刚m

怍8X 104m／s

图6-2不同凝固速度下定向生长组织

Fig．6—2 Mjcrostructure during djrectional s01Idmcation with diffbrent solid讯cation rate
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(a1 p毛1×104m／s

G=1×105K／m

(b)p刍1×10～m，s

G=1×104K／m

fcl p刍1×10～m／s

G=1×lO’K／m

J訇6—3不同温度梯度F定向生长组织

Fig．6-3 Microstructre during directional solidmcation with dif诧rent tempreature gradient

表6-2给出了对应于阁6—2和图6-3的计算条件和模拟得到的^L值。图6—4和图6—5

是根据表6．2绘制的矿25一x l和Go5一^l图，从中可以看到模拟结果与理论预测基本

吻合。

8
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表6．2定向凝固参数对一次臂间距的影响

T曲le 6—2 The effects ofparameters during direcIional s01idification on the prima叮spacing

、＼模拟条件模拟茗爪 G(刚m) 71(1(，s) Hm，s) 轧(“m)

Fig．6—13(a) 1×104 0．5 5×10{ 33．3

Fi晷6-13(b) lXl04 2．5 2．5×104 26．7

F嘻6—1 3(c) 1×】04 8 8×104 16．7

Fig．6一14(a) I×103 0．1 I×104 33．3

Fjg．6—1 4(b) 1×104 1 1×104 26．7

F皓6·14(c) 1×105 10 l×104 8．2

v0”fmfel05

图6．4凝固速度对一次臂间距的影响

Fig．6—4 The e髓ct ofs01idincation rate on

prjmary arrn spacing

6．2正常凝固晶粒组织

6．2．1金属型凝固组织

0 5。1∞⋯00 25。¨50
G0 5fMml峙

图6．5温度梯度对一次臂间距的影响

Fig．6-5 The efbct oftempreamre gradient on

pdmary arm spacing

在通常铸造条件下得到的凝固组织一般由柱状品和等轴晶组成，本文4，1．1小节已

经对铸锭中典型晶区的演变和形成机理进行了理论上的分析，本节将利用直接利用枝晶

生长模型，并结合第五章给出的形核模型和宏微观耦合算法对正常凝固条件下的晶粒组

织进行模拟。考虑到传热计算的精度以及宏微观_致的时间步长，模拟采用的单元网格

为△-年1mm，胞元网格为△x=lOum，每个单元网格由100×100个胞无网格组成。图

6—6分别给出了铸型的尺寸以及户2．45s时在金属型中凝固的晶粒组织图像和局部放大

图。模拟采用的参数如表6—3所示。模拟计算采用了20×30共600个宏观单元和2000

×1000共2×100个微观胞元。
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表6—3金属，H凝固组织模拟参数

1曲le 6—3 Par甜11eters uscd to sjm山ale grain s【ructure during metal moId soIidi行cation

(a)铸型尺寸 (b)卜2．45s的凝固组织 (c)右上角硐I右下角的局部放人

矧6．6金属型凝固条件r的品粒组织

Fig 6—6 Gram s仃ucture solidmed m m“aI mold
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从图6-6b中可以看到，凝固开始后由于型壁处的形核过冷较低，且形核基底较多，

因此出现了密集的晶核并向内部生长。但由于金属型的冷却速度较快，液体金属的温度

很快降低，使型壁前方的液相中也产生了大量晶核，阻碍了型壁晶核的生长，因此最终

得到的晶粒组织将会是等轴晶。

从图6．6c的局部放大图中可以看到，由于本文直接应用了枝晶生长模型来来进行

微观生长计算，因此能够更好地描述品粒的形状细节。与传统的基于晶粒外形人为假设

的模拟算法相比，本文模拟得到的晶粒组织更加真实。

但需要指出，由于本文采用的枝晶生长模型在较大的过冷度和网格尺寸下还不能避

免网格各向异性对模拟结果的影响，因此图中虽然将不同位向的晶粒用颜色进行了标

识，但从品粒外形来看，并没有很好地反映晶粒的择优生长位向。

6．2．2柱状一等轴转变

由于宏微观耦合的计算需要耗用相当多的内存和计算时间，因此采用了一个较小的

300×300胞元的计算区域来模拟柱状一等轴转变，胞元网格的尺寸为△x=5um，整个区

域从液相线温度丌始冷却。在现有的模型和模拟条件下，cET实际上取决于型壁向内

生长的柱状晶和液相金属内部形核产生的等轴晶之问的竞争生长。

图6—7是在保持表6-3的形核参数和其它工艺条件不变而只改变冷却速度时模拟得

到的柱状一等轴晶转变组织。从图中可以看出，随着冷却速度的增大，晶粒组织呈现从

柱状到等轴的转变趋势，柱状晶区的发展受阻而等轴晶区的发展占优。这是由于冷却速

度缓慢时，型壁处产生的晶核有充分的时间向液相内部生长，而液相中的此时还很难有

晶核形成，因此柱状晶在没有受到阻碍的情况下能够深入到液相内部较长的距离。而在

冷却速度较大时，液相内部很快产生大量晶核，型壁处晶核没有足够的生长时间深入到

液相内部便被阻挡，当继续冷却时，品粒组织便以等轴晶的方式发展。

文献【79，115]中模拟了浇铸温度对晶粒组织的影响，在较高的浇铸温度下柱状晶区

比较发达，而较低的浇铸温度则容易得到发达的等轴晶组织。这一结论虽与通常的理论

分析和jL艺实践一致，但其中的原因并非传统理论中所分析的那样，在高温浇铸时细小

晶粒重熔，而低温浇铸时脱落的晶枝被液流卷入内部后重熔比较慢因而仍然能够成为核

心。因为在文献[79，115]所采用的模拟计算中实际上并没有考虑晶粒重熔的问题，也没

有考虑对流对核心数量和位置的影响，核心密度和过冷度都是预先设定好的。在这种情

况下唯一起作用的便是柱状品和等轴晶的竞争生长。

因此模拟得到的浇铸温度对晶粒组织的影响实际上体现为冷却速度对晶粒组织的

影响。高温浇铸时，在铸件尚未冷却到液相线以下时，铸型已经被加热了一段时问导致

其冷却速度降低。因此当温度下降到液相线以下真正开始发生形核生长时，铸型的冷却

能力已经减弱，这就造成高温浇铸下的有效冷却速度实际上低于低温浇铸下的有效冷却

速度，因而使柱状晶的生长相对呈现优势。
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(a)冷却速度2K，s，左图t=3s，右图t=12s

(b)冷却速度5K，s，左图仁1．5s，右图仁5s

(c)冷圭¨速度12K，s，芹圈卜O 8s，右I纠t=2s

l刳6—7冷却速度对晶粒生日织的影响

Fjg．6—7 The efkcts or∞oli“g rate on th。grain structure

图6-8的模拟条件与图6．7b基本相同，只是从汁算区域的四壁到内部中心施加了

G=104刚m的正温度梯度。通过与图6—7b的比较就可以看出，存施加温度梯度后柱状品

区的发展显然得到了加强。这酏明除低的冷却速度外，正的温度梯度电是有利于梓状晶

发展的竞争优势。
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根据这一结果，并从界而处的热平衡关系式xsGs=VpL+xLGL中可以知道，当台金

的液相导热系数h较小时，界面前沿的温度梯度GL比较大，冈此有利于形成柱状晶n

而当铸件表层刚刚形成时，Gs比较大，因此这时也晟容易形成柱状晶。此外，在实际

的工艺还曾采用将铸型加热到很高的温度并迅速取出在底部激冷的措施柬保iF液体金

属中能够有足够的温度梯度，从而获得币向生长的柱状组织。

圈6．8冷却速度5刚s，温度梯度104K，m时的品粒组织，左图I=2s，tI图仁5s

F；g 6—8 Grain struc仙re with c001ing ratc 5K如and tcmpreatIlr。gradicm 104K饰

除改变晶粒的生长条件外，改变晶粒的形核条件也会对cET产生影响。在模拟中，

彤核条件的改变可以通过形核参数的变化来实现。罔6—9是在其它模拟参数与图6-7b

相同的条件下，将内部彤核基底密度由5．5×lO“lm。3提高到了8．5×10⋯m一，并且内部

形核过冷均值△l★。由6K降到了3K后模拟得到的结果。与这样的参数变化相对应的

工岂包括添加形核剂、孕育处理等增强形核能力的措施。从图6-9与图6·7b的对比来

看，在同样的冷J、|J条件下，图6．9中已经看不出明显的柱状晶区，晶粒尺寸乜比图6-7b

小，整个晶粒组织几乎完全由细小的等轴晶组成。显然，形核因素在品粒组织的形成中

起着重要作用。

陶6—9玲却速度5K／s，n。胍。=8．s×10”丌1。，△TN。=3K时的品粒组纵，左目F1 5s，右斟F5暑

Fjg 6-90rain structurewltll cool¨19 rale 5K／s and n⋯矾f8．5×10 om。，△TN，产3K



图6一儿是根据图6—7的模拟条件训算得到的圃相份数随温度的变化情况。从图中

可以看出，曲线的前半段，固相份数的变化偏离了shcil方程的预测，总体上滞厉。但

固相份数随温度的变化率逐渐增加，尤其存液柏过冷度到达形核模型所设定的形核过冷

均值后，南于液相内部大量形核使得固柏份数迅速增加。而在曲线的后半段，同相份数

随温度的变化率减小，曲线i=f{现拐点，同桐份数基本按照shei工方程的规律变化。

图6。1 u不同冷却速度下I刮相份数随温度的变化

Fjg-6。10丁he Va—a“on。fs叫jd厅Hctj叩w油船mpreamre a(d拍爸rentcooIing rate

显然，这说明在凝|直【前后期，引起固相份数增加的机制是不同的。前期同相份数的

增加主要依靠新核心的产生和晶粒因生长而造成的外形尺寸变化。而后期则已经不再有

新核的产生，并且晶粒的外形尺、j也不再有明显的变化，此时固相份数的增加主要以扩

散主导的枝晶臂粗化为主。由于she订方程仅仅从扩散和生长的角度推导得到，并末考

虑实际的凝|直I过程中形核因素，因此很难体现形核对固相份数增加做出的员献，这就造

成了模拟曲线前半段和sheil方程的偏差。

图6—11给出了图6—10中2划s和5刚s两条曲线在拐点附近的溶赝场分布。从图中

i口以看到人致在『|_|1线拐点刚近，进入粗化生长阶段后，cET的位置和晶粒尺寸大小就已

经基本可阱确定了，此后固相份数的增加已经不再对cET有影响。

陶6—1l占l!l粒组织的溶质场，左图为2I(，s，右闰为5刚s

Fig．一6—11 Concentratjon什eld ofgrain stn】ctLlr。
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这意味着CET实际上并不是如}如nt模型‘16】中所假定的那样因为柱状晶的生长被前

方等轴晶体积堵塞的结果，而是在此之前就因为溶质场的交叠所致。这⋯分析与

Martorano等人‘”21对CET-f1溶质交互作用的模拟结果类似。由此看来，尽管Hunt模型

抓住了cET中柱状晶和等轴晶的竞争生长这一本质，但准确的cET的模型还有待进一

步发展。

6．3本章小结

(1)将过冷熔体中枝晶生长的基本模型进行了扩展，通过旋加不同的温度梯度和

冷却速度模拟了定向凝固条件下的晶粒组织，包括平界面、胞状和枝晶三种典型的界面

形貌，一次臂间距的分枝与调整机制，以及二次臂的粗化。

(2)采用过冷熔体中枝晶生长的基本模型，并结合宏观传热计算和基于正态分布

的形核模型，对金属型中正常凝固条件下的晶粒组织进行了模拟。

(3)在相对较小的区域内，通过改变冷却速度、温度梯度、形核参数等工艺参数，

模拟了品粒组织中的柱状一等轴转变，讨论了这些因素对柱状晶和等轴晶之问竞争生长

的影响。

(4)在凝固过程中不同阶段，引起固相份数增加的机制不同。凝固初期固相份数

的增加主要由新核的形成和晶粒外形的长大引起，凝固后期固相份数的增加主要依靠枝

晶臂的粗化。

88
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7．1总结

第七章总结与展望

本文对微观组织模拟的研究进展与现状进行了系统的评述，对各种微观模拟方法的

特点和应用背景进行了分析，并在前人研究的基础上，采用胞元自动机方法将枝晶生长

模拟和晶粒组织的模拟进行了整合，开发了相应的模拟程序对枝晶生长和晶粒组织的演

变进行了模拟计算。本文的主要研究工作总结如下：

(1)提出了基于溶质扩散控制的枝晶生长数值模型与算法。这一模型综合考虑了

成分过冷、曲率过冷、界面能各向异性以及界面扰动等影响枝晶生长的主要因素，并采

用胞元自动机方法将固液界面两侧的锐变转化为界面胞元固相份数的渐变。这一方法既

坚持以尖锐界面模型为基础，同时又避免了跟踪复杂的固液界面。

(2)对于界面胞元固相份数增量的计算，本文提出了两种方法。一种方法通过线

性分段的思想由界面法向量和固相份数进行界面重建，并通过计算界而沿法线方向移动

扫过的面积来获得固相增量。另一种方法则避免直接求解界面速度和进行界面重建，而

足通过界面胞元和液相邻胞的溶质扩散来获得固相增量。两种方法都能够较好地模拟枝

晶生长。

(3)对于枝晶生长过程中溶质场的计算及溶质再分配问题，本文避免了处理多相

组成的胞元之间复杂的扩散关系，而是将界面胞元和液相胞元分开处理，并合理地解决

了以往的研究中处理界面胞生长中的溶质扩散和再分配刚存在的问题。在严格保证溶质

守恒的前提下，采用简单而合理的方法体现出了溶质再分配的关键要素。

(4)应用这一枝晶生长的基本模型编写了相应的模拟程序，对过冷熔体中枝晶的

稳态生长行为进行了模拟计算。计算表明在不同过冷度下，枝晶尖端速度均表现出趋于

稳定的态势，并且枝晶尖端生长速度与过冷度的关系和KGT理论模型的计算值取得较

好的一致。

(5)通过在界面上施加扰动模拟了枝晶的分枝机制及侧枝的竞争生长，并研究了

扰动波长和振幅剥枝晶分枝发达程度的影响。研究表明在不同过冷度下，枝晶的分枝程

度都会随扰动波长的增加而增加，到达峰值后又逐渐衰减；随着过冷度的增加，峰值点

也逐渐升高，而峰值对应的波长则逐渐减小；扰动振幅的增加会使峰值升商，但不改变

峰值波长的位置。这一结果与界面稳定性理论的分析一致。

(6)将过冷熔体中的枝晶生长模型进行了扩展并应用到了定向凝固组织的模拟中。

模拟了定向凝固条件下在不同温度梯度和凝固速度的组合下出现的平界面、胞状和枝晶

三种典型的界面形貌。通过改变定向生长中的控制参数模拟了枝晶定向生长中一次臂的
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分枝与自我调整机制，并研究了温度梯度和凝固速度对一次臂间距的影响。模拟计算的

结果与一次臂的理论模型预测基本一致。

(7)将这一枝晶生长模型与基于正态分布的形核模型相结合，直接应用到了晶粒

组织的模拟中去。这一方法避免了传统的晶粒组织模拟中通过假定晶粒外形为简单形状

来进行捕获的处理方法，使得胞元自动机方法在枝晶生长模拟和晶粒组织模拟的层面上

得到了统一。

(8)通过旆加不同的冷却速度和温度梯度和形核参数，模拟了晶粒组织中等轴品

和柱状晶的竞争生长。模拟结果表明低冷却速度和正的温度梯度有利于柱状晶区的发

展。高温浇铸导致柱状晶区发达的部分原因在于铸型被加热从而使凝同过程中的实际冷

却速度较低温浇铸时要小，因此对于柱状晶的生长更为有利。而形核能力的增强则有利

于等轴晶区的发展。

(9)对凝固过程中固相份数的变化规律的模拟讨‘算表明，在凝固前后期引起回相

份数增加的机制不同。前期固相份数的增加主要因为晶粒大量形核和生长造成的品粒尺

寸变化，后期则是由扩散控制的枝晶臂粗化造成固相份数的增加。

7．1展望

从根本上说，微观组织模拟研究涉及到三个方面的问题：形核、生长和宏微观的耦

合。从近十几年微观组织模拟的发展来看，尽管研究者提出了许多的方法和模型来解决

这三个方面的问题，并取得了一定的成功，但目前看来微观组织模拟还有待进一步的发

展和完善。

首先，形核问题仍然没有得到很好的解决。这一问题的难度主要在于现有凝固理论

对于异质形核机理还并不是很清楚，对于晶核将会在何种条件下，何处形成，其数量和

位置又会随时间发生怎样的变化，目前的形核理论也并不能给出很好地回答。因此在晶

粒组织模拟中，形核模型的建立往往只能依赖于经验。在已有的各种形核模型中，Rappaz

等人提出的基于正态分布的准瞬时形核模型相对合理，并且有较多的可调参数来适应不

同的工艺条件，因此在模拟中被广泛采用。但为了得到准确的品粒尺寸预测结果往往需

要用实验来校正形核参数，这使得模拟结果只有在确定的实验条件下才‘准确。这限制了

微观组织模拟的实用性和可靠性

其次，对于晶核形成之后的生长，目前在晶粒组织模拟中常常将晶粒的外形轮廓简

化，并通过尖端的生长动力学来确定整个晶粒的外形。这种方法虽然取得了成功，但总

带有人为的痕迹，而且无法描述枝晶的复杂外形和细节。相场方法采用的是可以描述枝

晶复杂界面的更为准确的生长动力学模型，但由于相场模型本身对于界面厚度的限制，

用相场方法来模拟品粒组织的形成目前看来还不可能。本文的研究也是试图采用cA方

法将更为准确的枝晶生氏动力学模型嵌入到晶粒组织的模拟中去，但这种方法还有待进
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一步改进。

第三，对于宏微观耦合的三种基本方法本文已经在第五章进行了详细的说明。在这

一方面的突出的问题主要是完全耦合需要花费大量的计算时间，而不完全的耦合则不能

充分体现微观组织转变对宏观传热的影响，从而影响计算的准确性。

对于枝晶生长的模拟来说，尽管近年来大多数关于枝晶生长模拟的研究都使用了相

场方法，并且相场模型和算法都有了进一步完善和改进，但相场模型复杂的物理背景和

相场模拟所需要的计算资源和计算量都限制了它的工程应用价值。本文采用的cA方法

虽然在枝晶生长模拟和晶粒组织上都显示了适应性，但还存在着许多有待改进的地方。

首先，数学物理模型需要完善。与相场法相比，目前的CA方法没有考虑枝晶生长

的动力学因素，对于大过冷度下的高速生长和动力学各向异性明显的合金体系，现有的

模理就不足以描述影响枝晶生长的主要物理机制。此外，在枝晶的实际生长过程中流动

几乎是不可避免的，所以建立一个通过溶质扩散计算界面生长并能耦合流场计算的模型

将值得进‘步的研究。

其次，数值计算方法需要改进。正如本文在5．4节所提出的，目前采用的这种方法

中因为网格造成的各向异性还没有得到很好的解决，在多晶粒模拟时，就无法很好地体

现热流的方向性和晶粒的择优生长位向之间的关系。对这一问题可能的解决办法是采用

其它形状的网格或建立更复杂的胞元状态转变规则，但无论如何这需要进一步尝试。此

外，对于单个枝晶的生长，曲率计算的准确性直接影响着模拟结果。现有的曲率计算方

法虽然能够对界面形状的变化产生足够敏感的反应，但计算的准确程度仍然与网格尺寸

有关，并且并不因网格的减小而提高精度。显然曲率的计算仍然未得到令人满意的解决。
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