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摘要：以Ｆｅ－０．７９ｍｏｌ％Ｃ二元合金为例，采用多相场法，模 拟 研 究 了 包 晶 相 变 过 程 中 不 同 过 冷 度 下 奥 氏 体 的 演 化

过程，讨论了过冷度对奥氏体生长速度与形貌的影响．结果表明：包晶反应过程中，在界面迁移率与溶质富集的影响

下，靠近三相节点处的部分δ相重熔，导致γ相向δ相内生长；当液相中的球状δ相表面发生包晶相变时，γ相作为

一个外壳包围着δ相生长，最后在δ相周围形成一层γ相的核壳；随着过冷度的增加，包晶相变的驱动力增加，γ相

的生长速度加快，γ相包围δ相的量越多。
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　　目前凝固微观组织形貌模拟研究的常见方法有

确定性法、随机 性 法 和 相 场 法．其 中，相 场 法 相 对 于

其他的模拟方法最大的优势在于它不需要跟踪复杂

的固／液界面且易与其他外部场耦合，可以准确模拟

固液界面的推移和枝晶生长形貌［１］．随着相场法 在

凝固微观组织模拟中的应用发展，所需要建立的模

型也越来越复杂，相场的求解方法也不断地改进［２］．
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近几年来，用相场法模拟微观组织的研究，经历了从

液固相变到固固相变的研究，从没有其他外场到耦

合流场等其他外场的引入逐步深入研究，获得了显

著的成果．
包晶是Ｆｅ－Ｃ合 金 相 变 过 程 的 重 要 组 成，也 是

Ｆｅ－Ｃ二 元 合 金 凝 固 微 观 组 织 模 拟 的 研 究 热 点．
Ｋｅｒｒ［３］指出包晶相变过程包括包晶反应和包晶转变

两个环节，其中包晶反应是指液相与固相发生反应

形成新的固相，当新的固相将液相与原固相隔开时，
包晶反应结束；包晶转变是指包晶反应结束后，包晶

反应产 物 向 液 相 与 原 固 相 内 的 生 长 过 程．苏 彦 庆
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等［４］基于二维相场模型，模拟Ｔｉ－Ａｌ合金在小直径

试样下的包晶连续形核和大直径试样下的包晶多重

形核，同时分析了包晶相形核时过冷度对三相节点

延伸速 度 的 影 响．Ｃｈｏｕｄｈｕｒｙ与 Ｎｅｓｔｌｅｒ等［５］采 用

相场法模拟了Ｆｅ－Ｃ合金包晶反应过程中 奥 氏 体 的

生长形貌，并分析了界面能对包晶形核与生长行为

的影响．李新中等［６］基于二维相场模型，模拟了合金

中单个包晶相核心依附于初生相表面的生长，同时

也模拟了计算域宽度、过冷度与初始成分对包晶相

变微观形貌的影 响．Ｓｐａｔｓｃｈｅｋ与Ｂｏｕｓｓｉｎｏｔ等［７］采

用二维相场模型，研究了小过冷条件下的包晶反应

产物奥氏体，模拟了奥氏体沿着亚稳态液／固界面生

长的形貌．Ｂｏｕｓｓｉｎｏｔ等［８］基于二维 相 场 模 型，研 究

了Ｆｅ－Ｃ合 金 等 温 稳 态 相 中 的 包 晶 相 变，分 析 了

温 度 与 三 相 交 节 点 的 浓 度 对 微 观 形 貌 的 影 响．Ｐａｎ
与Ｒｅｔｔｅｎｍａｙｒ等［９］模拟了Ｆｅ－Ｃ合金中的包晶相变，

总结了奥氏体相晶尖生长速度与溶质分布对三相交

节点生长形貌的影响，并用实验验证了模拟结果的准

确性．
本文利用耦合相场与溶质场的多相场模型，以

Ｆｅ－０．７９ｍｏｌ％Ｃ二元合金为例，模拟研究了包晶反

应过程中不同过冷度下奥氏体的演化过程与过冷度

对其生长速度与形貌的影响．

１　相场模型

１．１　相场控制方程

首先定义步函数Ｓｉ：

Ｓｉ＝
１ φｉ ＞０
０ 其他｛ （１）

　　多相场采用ＫＫＳＯ［１０－１２］模型提供的控制方程，

相场随时间变化的控制方程为

ｉ
ｔ ＝－

２
Ｎ∑ｊ≠ｉＳｉｊＭｉｊ

δＦ
δｉ

－δ
Ｆ
δｊ（ ） （２）

式中：相场序参量ｉ（ｉ＝１，２，３）分别表示Ｌ、δ与γ
在凝固过程中的体积分数，在液相中，３＝１，１＝２
＝０；在高温铁素体相中２＝１，１＝３＝０；在奥氏体

相中１＝１，２＝３＝０．在凝固过程中步函数：Ｓｉｊ＝

ＳｉＳｊ；Ｎ ＝ ∑
３

１
Ｓｉ； 序 参 量 ｉ 满 足：∑

ｉ
ｉ ＝

１　ｉ＝１，２，３（ ）．
其中 自 由 能Ｆ 包 括 界 面 能ＦＩ与 化 学 自 由 能

ＦＣ，函数表达式为

δＦＩ
δｉ

＝－ １／２（ ）ε２ !２ｉ＋

　　ｉｊ·ｉ １－ｉ（ ）１－２ｉ（ ） （３）

δＦＣ

δｉ
＝ｆｉ－ｃｉ

ｆｉ
ｃｉ

δＦＣ

δｊ
＝ｆｊ－ｃｊ

ｆｊ
ｃｊ

（４）

式中：ｆ是自由能密度；Ｃ为系统的组分．
１．２　溶质控制方程

根据溶质守恒定律得到溶质控制方程为［１３］：

ｃ
ｔ＝

!·Ｄｉ∑
ｉ
ｉ !Ｃｉ （５）

式中：Ｄｉ为溶质扩散系数；ｉ为相场参量；Ｃｉ（ｉ＝１，

２，３）分别表示液相、高温铁素体与奥氏体在凝固过

程中的溶质浓度．

２　相场参数与模型数值计算

２．１　相场参数的确定

相场动力学参数Ｍｉｊ表达式如下［１４］：

Ｍｉｊ＝
Ｖｍ

ＲＴｍ

４ｉｊＤｊ
１５ａ２ε２

１
１－ｋｉｊ（ ）

１
Ｃｉｊ，ｅ－Ｃｊｉ，ｅ（ ）

（６）

式中：ａ２是关于自由能密度函数ｆ的正常数［１５］，ａ２＝
０．６２７　６；Ｔｍ是包晶温度；ｋｉｊ是平衡分配系数；Ｖｍ是摩

尔体积；Ｒ是理想气体常数；梯度能系数ε与势能高

度是由界面能σｉｊ与界面厚度Ｗｉｊ计算得到的，其表

达为：ｉｊ 槡＝３　２σｉｊ／Ｗｉｊ（ ），ε 槡＝ ３　２σｉｊＷｉ槡 ｊ．
２．２　材料物性参数

Ｆｅ－Ｃ二元合金物性参数见表１［１６］．

表１　Ｆｅ－Ｃ二元合金物性参数

Ｔａｂ．１　Ｍａｔｅｒｉａｌ　ｐｈｙｓｉｃａｌ　ｐａｒａｍｅｔｅｒｓ　ｏｆ　Ｆｅ－Ｃ　ｂｉｎａｒｙ　ａｌｌｏｙ

　　　　物性参数 取值

摩尔体积Ｖｍ／（ｍ３·ｍｏｌ－１） ７．７×１０－６

气体常数Ｒ／（Ｊ·（ｍｏｌ· Ｋ）－１） ８．３１４

Ｌ相扩散系数Ｄ１／（ｍ２·ｓ－１）
５．２×１０－７×

ｅｘｐ（－５．０×１０４／ＲＴ）

δ相扩散系数Ｄ２／（ｍ２·ｓ－１）
１．２７×１０－６×

ｅｘｐ（－８．３×１０４／ＲＴ）

γ相扩散系数Ｄ３／（ｍ２·ｓ－１）
７．６１×１０－６×

ｅｘｐ（－１３．７×１０４／ＲＴ）

γ／Ｌ界面能σ１２／（Ｊ·ｍ－２） ０．３１９

δ／Ｌ界面能σ２３／（Ｊ·ｍ－２） ０．２０４

γ／δ界面能σ１３／（Ｊ·ｍ－２） ０．３７０

Ｔｍ包晶温度／Ｋ　 １　７６８．４

δ液相线斜率／（Ｋ·ｍｏｌ－１） －１　８２８

γ液相线斜率 （Ｋ·ｍｏｌ－１） －１　３９９

２．３　初始及边界条件

初始 条 件 设 为：在 包 晶 成 分 含 碳 量 为 ０．７９
ｍｏｌ％，反应温度１　７６８．４Ｋ的恒温条件下，发生 包

晶相变的模拟计算．采用网格数（Δｘ，Δｙ）来描述奥
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氏体生 长 的 大 小，设 置 模 拟 区 域 为１　０００×４００与

１　０００×１　０００，模拟 空 间 步 长Δｘ＝Δｙ＝１．０×１０－８

ｍ；时 间 步 长 由 差 分 格 式 的 稳 定 条 件 决 定，Δｔ≤
Δｘ（ ）２

４ＤＬ ．在模拟区域的边界上、Ｃ 采用绝热边界条

件，模拟区域 中 奥 氏 体（γ）、液 相（Ｌ）与 高 温 铁 素 体

（δ）分布如图１所示．

图１　初始及边界条件设定示意图

Ｆｉｇ．１　Ｓｃｈｅｍａｔｉｃ　ｄｉａｇｒａｍ　ｏｆ　ｉｎｉｔｉａｌ　ｂｏｕｎｄａｒｙ　ｃｏｎｄｉｔｉｏｎ　ｓｅｔｔｉｎｇ

３　模拟结果与分析

３．１　奥氏体生长形貌及溶质分布

在模拟实验中，设计了２种包晶相变形式：第一

种如图１ａ所示，设置初始计算区域左侧是Ｌ相，右

侧是δ相，在Ｌ／δ底部界面交界处放置一个γ相核

心；第二种如图１ｂ所示，在液相中设置一个球状的

δ相晶粒，在其表面放置一个γ相核心．图２是按图

１ａ中的初始条件模拟的结果，为在ΔＴ（过冷度）＝
２．５Ｋ时Ｆｅ－Ｃ二 元 合 金 包 晶 相 变 过 程 中 不 同 时 刻

下的奥氏体生长形貌．从图中可以看出，温度低于包

晶相变温度时，γ相一旦形成稳定的核心，γ相将沿

着Ｌ／δ界面垂直于ｘ轴方向生长．随着奥氏体组织

的不断生长，γ相将Ｌ相与δ相分开，同时沿着ｘ轴

方向厚度增加，逐渐偏离液／固界面，向δ相内生长．
以图２中黑线为Ｌ／δ界面中心，采用奥氏体在Ｌ／δ
界面靠近δ一侧的面积与奥氏体总的面积比值表示

偏 移 量，测 得 图２ｄ，ｅ的 奥 氏 体 偏 移 量 分 别 为

６８．７５％和７６．３６％．
图３是对应图２中奥氏体生长过程中碳原子的

溶质分布情况，溶质场与相场具有相似的轮廓．模拟

结果表明，γ／δ界 面 的 溶 质 富 集 对 奥 氏 体 向δ相 内

生长有重要影响．从图中可以看出，在奥氏体的界面

处溶质浓度值最大，这是因为包晶反应时奥氏体向

外析出溶质，导致γ／δ界面溶质出现富集，使得局部

溶质浓度升高、熔点降低，靠近三相节点处的部分δ
相重熔，为包晶反 应 提 供 了 液 相，使 得δ＋Ｌ→γ进

行，如图３ｃ中 黑 色 箭 头 处．另 外，Ｐｈｅｌａｎ等［１７］研 究

表明，界面迁移率对奥氏体出现偏移也有影响．界面

迁移率Ｍｉｊ与溶质扩散系数成正比、与温度成反比、
与平衡浓度的差值成反 比，如 式（６）所 示．包 晶 相 变

过程中γ／δ界 面 移 动 速 度 要 高 于Ｌ／δ界 面 移 动 速

度（Ｍγδ＞ＭγＬ），导致了奥氏体出现偏移．

图２　不同时刻下奥氏体的生长形貌

Ｆｉｇ．２　Ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｙ　ｏｆ　ａｕｓｔｅｎｉｔｅ　ｇｒｏｗｔｈ　ａｔ　ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ　ｍｏｍｅｎｔｓ

图３　不同时刻下奥氏体生长的溶质分布

Ｆｉｇ．３　Ｓｏｌｕｔｅ　ｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎ　ｏｆ　ａｕｓｔｅｎｉｔｅ　ｇｒｏｗｔｈ　ａｔ　ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ

ｍｏｍｅｎｔｓ

３．２　过冷度对奥氏体生长速率的影响

图４是不同过冷度下，相同时刻奥氏体生长的

形貌图．从图中 可 以 看 出，随 着 初 始 温 度 的 降 低，过

冷度增加，相同时刻下的奥氏体区域越大，进入δ相

的量越多．图５中 斜 率 表 示 图４中 不 同 初 始 温 度 下

奥氏体的生长速度．从图５中折线斜率可以看出，当

过冷度很小时，奥氏体的生长速度很小；当过冷度较

大时，生长速度随凝固时间缓慢增加．这是因为随着

过冷度增加，液相与固相的自由能差变大，包晶相变
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图４　ｔ＝３０　０００Δｔ时不同过冷度下奥氏体生长的形貌

Ｆｉｇ．４　Ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｉｃａｌ　ｏｆ　ａｕｓｔｅｎｉｔｅ　ｇｒｏｗｔｈ　ｗｉｔｈ　ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ

ｕｎｄｅｒｃｏｏｌｉｎｇ　ａｔ　ｔ＝３０　０００Δｔ

图５　不同过冷度下的奥氏体生长速度

Ｆｉｇ．５　Ａｕｓｔｅｎｉｔｅ　ｇｒｏｗｔｈ　ｒａｔｅ　ａｔ　ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ　ｕｎｄｅｒｃｏｏｌｉｎｇ

的驱动力也就越大，奥氏体生长速度增加．
在实际凝固过程中，包晶组织会形成一种核壳

的结构［１８］．因此，在模拟实验中，假设在液相中δ相

生长成一个球状的晶粒，在其表面有γ相形核，对其

演化过程进行模拟．
图６是不同过冷度下的模拟结果，相同时刻不

同过冷度下γ相外壳对δ相的包围程度不一样，过

冷度越大，相变的驱动力越大，γ相生长速度加快，γ
相包围的δ相量越多，如图６所示．在包晶反应的过

程中，γ相作为一个外壳包围着δ相生长，当δ相完

全被γ相包围时，Ｌ相 与δ相 脱 离 接 触，如 图６ｃ所

示；由于外壳对溶质原子扩散的屏障作用，使得包晶

反应不易继续进行下去，生长过程变成包晶转变．
图７是对应图６中奥氏体生长的碳原子分布情

况，从图中可以看出，在包晶反应的过程中γ／δ界面

溶质浓度逐渐升高，当δ相完全被γ相外壳包围时，
外壳内的溶质原子向外扩散困难，导致外壳内部的

浓度升高．
图８是对应图７中溶质分布对应的碳原子等值

图６　ｔ＝２０　０００Δｔ时不同过冷度下奥氏体生长的形貌

Ｆｉｇ．６　Ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｙ　ｏｆ　ａｕｓｔｅｎｉｔｅ　ｇｒｏｗｔｈ　ｗｉｔｈ　ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ　ｕｎ－
ｄｅｒｃｏｏｌｉｎｇ　ａｔ　ｔ＝２０　０００Δｔ

图７　ｔ＝２０　０００Δｔ时不同过冷度下奥氏体的溶质分布

Ｆｉｇ．７　Ｓｏｌｕｔｅ　ｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎ　ａｎｄ　ｃａｒｂｏｎ　ａｔｏｍ　ｉｓｏｇｒａｍ　ｏｆ

ａｕｓｔｅｎｉｔｅ　ｗｉｔｈ　ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ　ｕｎｄｅｒｃｏｏｌｉｎｇ　ａｔ　ｔ ＝２０

０００Δｔ

图８　ｔ＝２０　０００Δｔ时不同过冷度下奥氏体的碳原 子 等 值 线

图

Ｆｉｇ．８　Ｃａｒｂｏｎ　ａｔｏｍ　ｉｓｏｇｒａｍ　ｏｆ　ａｕｓｔｅｎｉｔｅ　ｗｉｔｈ　ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ　ｕｎｄｅｒ－
ｃｏｏｌｉｎｇ　ａｔ　ｔ＝２０　０００Δｔ
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线图，由于图７ｃ，ｄ中的色差较小，很难辨别出碳原

子的分布．因此从碳原子的等值线图中可以看出，在

包晶转变的过程中，δ相向中心缩小，γ相的外壳变

厚，同时δ相向γ／δ界面排出碳原子，导致γ／δ界面

处的溶质原子浓度要高于δ相的浓度，如图８ｃ，ｄ所

示．

４　结论

采用相场法模拟了Ｆｅ－Ｃ二元合金包晶相变过

程中奥氏体的微观组织形貌与过冷度对其生长速度

的影响，模拟结果表明：

１）生长过程中，γ相偏离液／固界面，向δ相内

生长．这是 由 两 个 因 素 导 致 的，一 是 界 面 迁 移 速 率

Ｍγδ＞ＭγＬ；二是γ／δ界面溶质富集导致三相节点处

的部分δ相熔化，使得Ｌ＋δ→γ．
２）等轴状δ晶粒在液相中包晶相变时，γ相作

为一个外壳包 围 着δ相 生 长，包 晶 反 应 结 束 后 在δ
相周围形成一层γ相 的 核 壳，δ相 完 全 被γ相 包 围

之后，包晶相变由包晶反应转变成包晶转变；过冷度

影响γ相的生长速度，随着过冷度的增加，包晶反应

的驱动力增加，γ相 的 生 长 速 度 加 快，γ相 包 围 的δ
相量越多．
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