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摘要  形核理论、相图计算(CALPHAD)数据库及微观弹塑性力学的发展, 使镍基单晶高

温合金热处理、疲劳、蠕变等近工况条件下 γ相筏化行为的相场模拟成为可能. 基于镍

基单晶高温合金 γ相筏化行为的实验研究进展, 结合相场法对 γ析出及筏化行为的组织

模拟结果, 本文综述了相场模型研究镍基单晶高温合金中 γ筏化行为的主要研究进展.  
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近 30 年来随着数学、物理、计算机科学在材料

领域中的广泛应用 , 通过计算模拟研究材料行为已

经能够跨越从电子、原子尺度到连续介质尺度, 并逐

步形成了一些体系较为完善、应用较为广泛的模拟方

法和模型. 理论模型的创新、算法的不断改进以及实

验手段的丰富使得材料的计算模拟越来越贴近真实

的实验过程 , 这为从理论上解释一些实验现象(如
筏化和粗化)、优化实验参数、预判材料使役行为和

评价材料力学性能等提供了有力的工具.   

镍基高温合金由于具有优异的高温力学性能和

抗氧化腐蚀性能 , 广泛用于制备涡轮发动机等先进

动力推进系统的热端部件 , 且已成为先进动力推进

系统设计与制造的重大关键技术之一 . 镍基单晶高

温合金的微观组织主要由 γ-Ni3Al 和 γ-Ni 两相组成, 

其中 γ是基体相, γ在 γ基体上共格析出, 是最重要的

强化相. 合金服役过程中, 由于温度和应力的协同作

用, 使 γ相沿某个方向发生定向粗化, 形成筏状组织, 

显著降低合金高温力学性能, 故 γ筏化是高温合金性

能退化的主要原因之一. 因此, 通过对 γ筏化行为的

理论和实验研究 , 对于阐明高温合金的失效机理是

至关重要的. 镍基单晶高温合金 γ相筏化行为的组织

模拟方法主要包括解析 [1]、相场法 [2]、Monte Carlo

法[3]、有限元法[4]等, 其中相场法由于在物理及力学

模型方面的优势, 目前已成为研究 γ相筏化的主要模

拟方法之一. 近些年, 随着相场法对晶体缺陷研究的

逐步深入[5~7], 使得 γ相筏化的研究也更加深入.  

实验和模拟方法在探讨 γ析出和筏化行为时发

现, γ微观形貌比较复杂: 形貌上, γ有圆形、方形、

枝晶状、片状等[8,9]; 尺寸上, 有过冷条件下析出尺寸

相当的一次 γ相, 也有过冷条件下多次析出尺寸极不

均匀的二次、三次 γ相[10,11]; 此外, 外场作用下相邻

γ相粗化, 或 γ在长大过程中会劈裂成 3 块、4 块、8

块等[12,13]; 体积分数上, 不同的热处理和外场作用下

γ相可能会产生总体积分数的增加或减少[14], 这些微

观形态上的复杂性不能够通过某种简单因素作用来

解释, 可能涉及到温度场、塑性流变、力场、有序化、

晶体缺陷等各方面因素的影响.  

因此, 发展模拟方法对实验结果进行理论分析, 

以及通过组织模拟预测不同服役条件下 γ的析出形

态, 借此来预测其力学性能, 对节约实验成本、优化

工艺、缩短合金研发周期等非常必要. 目前在研究 γ
形貌的模拟方法中, 发展最好的是 Monte Carlo 方

法[2,15]和相场法[3,16], 特别是相场法在解释 γ析出行

为及筏化方面已取得了明显进展. 本文通过回顾 γ筏
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化实验和模拟的研究历程 , 简要综述近年来相场法

在 γ析出及筏化方面的一些研究结果, 为进一步利用

相场法研究 γ筏化行为提供参考.  

1  相场法 

相场法的基本思想是 : 根据物理模型建立自由

能 泛 函 , 通 过 变 分 法 求 解 动 力 学 方 程 ( 如 : Cahn-  

Hilliard 方程、Ginzburg-Landau 方程等), 并以矩阵形

式表示序参数在场中的分布 , 从而得到研究对象的

动力学行为 . 相场法的优点在于能够通过自由能泛

函的构建 , 分别考虑影响研究对象动力学行为的各

种因素, 并动态显示微观组织的演化行为, 从而通过

所建立的模型, 分析导致组织演化行为的内在机制. 

相场方法能够研究力场[14]、流场[17]、材料本征缺陷[18]

等对组织形貌的影响, 而且在研究枝晶生长取向[19]、

位错分布[20]、裂纹扩展[21]、固态相变[22]等方面的模

拟结果已得到实验证实.  

相场法的应用范围主要包括枝晶生长 [19]、固态

相变[22]、位错[20]、马氏体[23]、孪晶[24]等. 其中对 γ
析出及筏化行为的探讨大致经历了从二元到多元 , 

从弹性模型到弹塑性模型 , 从简单的等温过程到复

杂的过冷行为的研究过程. 特别是近几年, 微观弹塑

性力学模型在相场中的应用 , 进一步拓展了相场法

的研究范围, 其模拟方法主要包括离散位错方法[25]、

有效塑性应变方法[26]、黏塑性力学方法[27,28]等. 新发

展的相场模型除了关注 γ筏化行为外, 也开始关注缺

陷与 γ的相互作用, 如位错[5]、微孪晶[7]等对 γ相的

剪切作用, 从而进一步深化对 γ相筏化机理的理解.  

2  相场法对 γ析出行为的研究 

相场法研究 γ形貌演化可分为两方面: 一方面

是基于热处理过程中的 γ析出; 另一方面是基于合

金服役过程中 γ的形变. 相场法对热处理过程中 γ析
出行为的研究内容主要包括 γ粗化、多元镍基单晶高

温合金 γ析出和 γ析出的多模态. 其中每个研究内容

又是在相场方法与其他理论模型耦合基础上完成的, 

如 γ筏化的相场研究是在微观弹塑性力学及位错理

论基础上发展起来的; 多元镍基基单晶高温合金 γ
析出的相场研究是在相场方法和相图计算(Computer 

CALculation of PHAse Diagram, CALPHAD)方法耦合基

础上建立起来的; γ析出多模态相场研究是在形核理

论基础上建立起来的.  

γ筏化的相场研究大致经历了 2 个阶段: 第一个

阶段是 γ筏化的弹性模型; 第二个阶段是 γ筏化的弹

塑性模型. 其中, γ筏化的弹塑性模型又可分为 2 类, 

基于位错的弹塑性模型以及晶体塑性模型 . 每种模

型均有各自的特点, 弹性模型较容易模拟外加力场、

晶格错配和 γ/γ 弹性模量差异对 γ筏化行为的影响, 

而弹塑性模型中 , 位错塑性模型则通过模拟位错来

解释 γ筏化行为, 并对 γ 通道里的位错类型和分布进

行了图形显示; 晶体塑性模型则是通过模拟 γ筏化

演化过程来解释材料的力学行为. 虽然对 γ筏化的研

究已取得较大进展, 但该研究却一直局限在 Ni-Al 二

元合金系 . 一方面是由于缺少模拟多元合金系所需

的材料参数, 如晶格错配度、不同条件下原子的扩散

系数等 ; 另一方面是由于现有参数在与相场模型的

匹配性上存在问题, 如界面能的计算、计算的收敛性

等方面, 这些都有赖于模型的进一步改进和发展.  

在讨论 γ筏化问题之前 , 先对多元镍基单晶高

温合金 γ析出及 γ析出的多模态 2 个问题单独进行阐

述, 因为这 2 个问题本身对完善相场法研究 γ筏化具

有重要的推动作用; 之后将从实验和模拟的角度, 重

点从相场法角度阐述 γ筏化的研究进展; 最后对 γ筏
化行为的相场研究提出建议和思考.  

2.1  多元镍基单晶高温合金析出行为的研究进展 

多元镍基单晶高温合金的模拟方法包括第一性

原理[29]、Monte Carlo 法[15]、相场法[16,30]等. 虽然借

助第一性原理和 Monte Carlo 分子动力学有助于获得

合金 γ相和 γ相的晶格常数进而得到两相的晶格错配

度 , 并且通过第一性原理还可以计算出合金基态的

弹性常数 , 但是 , 第一性原理所能计算的体系较小, 

Monte Carlo 又十分依赖原子间作用势, 它们在多组

元体系计算方面均受到限制 . 考虑到高温合金自身

的复杂性 , 热动力学模型将大大简化复杂原子构型

沉淀相的模拟. 近十几年来, 计算相图技术的发展以

及镍基高温合金的热动力学数据的积累 [31~33], 使多

元镍基高温合金析出行为的动力学模拟成为可能.  

Ni-Al 基单晶高温合金沉淀过程中, 在基体 γ 相

中析出的 γ相均为面心立方(fcc)结构, γ 是以 Ni 为基

的无序固溶体, γ为 Ni 占据 fcc 面心位置、Al 占据 fcc

顶角位置的 L12 结构有序金属间化合物. 相场模型中

对这两相晶体结构通过 4 个场参数(1 个成分场参数

和 3 个有序结构场参数[34])进行表达. 通过 4 个参数
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所表达的自由能泛函作为相场法中热力学计算的输

入, 求解与成分场演化相关的 Cahn-Hilliard 方程, 以

及有序参数场演化相关的 Ginzburg-Landau 方程所构

成的方程组, 即可得到场参数的演化.  

一般情况下自由能泛函的构成主要包括化学自

由能(体自由能)、界面能、弹性能等. 化学自由能密

度曲线为双势阱的形式 , 一直以来化学自由能通过

多项式的方式来表达 [22,35], 多项式中的系数通过数

值拟合的方法得到 . 多项式对化学自由能表达虽然

成功, 但仅是数学上的表示, 没有涉及材料热力学的

物理本质 . 随着相图计算(Computer CALculation of 

PHAse Diagram, CALPHAD)方法的发展[30~33], 特别

是通过其中的亚晶格模型表示多元合金溶质原子在

晶格位置占位的热力学模型的建立, 借助 CALPHAD

方法得到的热力学数据, 并将其带入到相场模型中, 

使得相场法模拟多元合金的相析出行为成为可能 . 

Zhu 等人[36]首次通过把含亚晶格模型的相场方法应

用到 Ni-Al 合金 γ的模拟中, 为 CALPHAD 方法与相

场方法耦合模拟 γ析出开辟了先河. Wang 等人[37]在

此 基 础 上 把 集 团 变 分 法 (cluster variation method, 

CVM)计算的界面能、错配度等引入到相场方法中 , 

模拟了 γ的筏化. 该工作为模拟多元镍基单晶高温合

金 γ的析出提供了铺垫. Kitashima[38]在 CALPHAD 与

其他计算方法耦合的基础上 , 提出模拟多元镍基高

温合金 γ析出的相场方法. 虽然 Kitashima 采用的模

型是基于 Zhu 等人[36]和 Wang 等人[37]的工作, 但他将

热力学模型拓展到多元体系, 并在此基础上, 计算了

Ni-Al-Re-Ta 四元系 [39]和 Ni-Al-Co-Cr-Mo-Re-Ta-W

八元系[15]中 γ的析出及合金元素的成分分布和有序

度, 图 1 为 Ni-Al-Co-Cr-Mo-Re-Ta-W 八元合金的相

场模拟结果 . 虽然该模型能够获得合金元素的成分

分布和有序度, 但目前只限制在一维条件下的 γ相析

出, 所计算的空间尺度也较小, 并且没有考虑到弹性

场对合金元素扩散的影响.  

2.2  不同过冷条件下的 γ的析出研究 

通常相场法所研究的 γ析出都是在等温条件下

进行的, γ形核过程只有一次, γ相的尺寸相差不大. 

在模拟过程中 , 通过在方程中加入 Gauss 分布的

Langevin 扰动项使得 γ形核, 扰动项满足涨落-耗散

定律[40], 并在 γ形核之后去掉 Langevin 扰动项. 该模

拟结果虽然与实际等温情况下的形核过程相近 , 但

不能模拟不同过冷条件下的 γ多次析出过程. γ多次

析出[11,12]与过冷度和过饱和度密切相关, 与相图中 γ

和 γ相线斜率相对应. 为模拟合金时效过程中 γ多次

析出行为, Simmons 等人[41,42]通过发展 Poisson 种子

算法 , 并将多次形核理论引入到相场模型中 . 随后

Wen 等人[43]把该算法应用到相模拟中, 计算了 γ 通

道中 γ颗粒的二次析出, 研究了不同冷却速度下的 γ
析出行为(图 2). Boussinot 等人[44]应用该算法, 计算

了多次形核过程中析出的尺寸分布. 通过他们的研

究使得相场法模拟不同冷却速度下的析出行为成

为可能, 为近工程条件下析出行为的模拟提供了重

要参考. 虽然析出的多模态相场研究取得了一些进

展, 但是模型中只讨论了成分场的形核驱动力, 许多

重要的因素(如界面迁移率随温度的变化、不同冷速

对颗粒生长各向异性的影响等)没有考虑进去 , 不

过这些研究进展依然为近工程条件下析出行为的

模拟研究迈出了重要的一步.  

3  筏化的研究进展 

3.1  实验研究进展 

是镍基单晶高温合金中最重要的强化相, 其筏

化行为能显著影响合金的综合高温力学性能. 因此,  
 

 
图 1  TMS-75 合金 1100℃时效过程中, 合金元素在相中的(a)序参数平衡值(即有序度)以及((b), (c))成分分布[15] 
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图 2  1 K/τ 冷速下的 γ析出形貌演化图[43]  
(a) τ=40; (b) τ=150; (c) τ=450. τ 为约化时间步数 

 
 

γ筏化的研究备受关注. 无论实验还是模拟研究, γ
筏化的研究主要集中于 γ形筏取向和筏化的驱动力, 

导致它们发生变化的因素主要包括: 外加应力、晶格

错配及 γ相与 γ相弹性模量差. 此外, 应变能的释放, 

特别是位错对 γ筏化的影响也至关重要.  

γ筏化的实验研究开始较早 , 1971 年 Tien 和

Copley[45]首次研究了[001]取向镍基单晶合金中的
形筏现象, 发现形筏不仅改变形貌, 更重要的是, 

能显著影响/界面位错网形成及合金元素在该界面

的 分 布 , 故 对 合 金 力 学 性 能 具 有 重 要 影 响 [46]. 

Pineau[47]利用 Eshelby 理论预测了单轴应力条件下的

筏化, 并提出了著名的筏化预言图. 该图表示了在

纯弹性方法和各向同性近似条件下, 外加应力、晶格

错配及 γ基体和 γ析出相弹性模量差异对筏化方向的

影响, 并强调 γ筏化方向取决于 γ析出相与 γ 基体间

弹性常数差(c11-c12)之间的比值. Carry 和 Strudel[48]

在研究单晶合金蠕变性能基础上, 推测 γ/γ界面处的

位错可能通过攀移沿着颗粒的边界运动, 筏化方

向与 γ/界面位错分布密切相关, 即在定向形筏过

程中未消失的 γ/界面是被塑性流变位错覆盖的界面, 

表明塑性变形是导致定向形筏的关键因素 . Miya-

zaki 等人[49]将立方块的各向异性考虑到分析中, 通

过能 量计算与颗 粒尺寸的比 较研究了 筏化方向 . 

Fredholm 和 Strudel[50]根据筏状的不同特征将其分

为垂直于外加应力方向的 N 型筏和平行于外加应力

方向的 P 型筏, 其中 N 型筏可能降低合金疲劳性能, P

型 筏 可 能 改 善 合 金 疲 劳 性 能 [51]. Nathal 等 人 [52] 和

Schneider 等人[53]在研究 CMSX-4 合金高温蠕变性能

时指出, 形筏后改变了与连接方式, 使基体由包

围着变为镶嵌在中, 从而失去变形能力而易于断

裂 , 故形筏会不同程度地降低合金蠕变强度 . 形

筏源于应力梯度导致合金元素的定向扩散 , 即在应

力梯度作用下, 相形成元素(Al, Ti 和 Ta 等)和相形

成的元素(Cr, Mo 等)沿相反方向扩散, 致使沿特定

方向生长且互相连接 , 最终导致形筏 , 且因形筏

过程主要受固相扩散控制, 故其 γ形筏动力学呈非线

性特征[8,54]. Pollock 和 Argon[55]在研究塑性变形和位

错对形筏作用时指出, 定向形筏是通过颗粒局部

溶解和合金元素定向扩散实现的 , 合金元素对蠕变

过程中形貌演化的影响主要表现在对 γ/晶格错配

度和元素扩散速率的影响上, 其中/界面共格应力

是定向形筏的主要驱动力, 同时蠕变过程中的位错

攀移和滑移也促进合金蠕变, 进而加速形筏[56]. 尽

管位错滑移后期形成的筏排组织封闭了位错运动的

横向通道, 增加了蠕变抗力, 但形筏毕竟是粗化的

结果 , 所以大多情况下对合金性能具有不利影响 . 

Ignat 等人[57]测试了筏化与应力状态的关系并指出, 

未释放的晶格错配所驱动的合金原子扩散削弱了错

配位错的相互作用, 对于 N 型筏化, 合金原子扩散在

平行于应力方向的 4 个面被激活; 对于 P 型筏化, 在

垂直于应力方向的 2 个相反的面被激活. Matan 等

人[58]提出当塑性临界应变值超过 0.1%时, 即使没有

施加应力的试样, 筏化仍将继续进行, 即当塑性应

变达到临界应变值时, 通道内有较多的位错, 但位

错之间相互缠结使得位错可动性变差 , 当去掉外加

应力时 , 位错聚集在/界面而不能消失 , 故通过位

错释放晶格错配使筏化能够继续进行. Fahrmann 等

人 [59]通过实验测试筏化方向与基体和析出相弹

性模量差之间的关系指出, 对于弹性模型, 与弹性

模量差的正负将决定的筏化方向, 且筏化方向依

赖于 σ(Eγ′-Eγ)/δ(Eγ)
2, 其中 σ 为应力大小, δ 为各向异

性常数, Eγ′与 Eγ分别为相和相的弹性模量; 而对弹
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-塑性模型, 筏化方向只依赖于 σ/δEγ.  

Paris 等人 [8]观察到筏化与位错网的形成是同

时开始的, 表明筏化的塑性驱动机制, 且这种滑移

位错择优处于水平通道内, 筏化行为由 3 个非线性

行为组成. 第一阶段为均匀增加阶段; 第二阶段为快

速增加阶段. 在扩散流作用下, 单个析出相形成元

素 Al, Ti, Ta 再分配所导致, 此时析出相的扩散尺

度大约是 100 nm; 第三阶段中, 由于驱动力减少, 
筏化速度减慢, /界面位错的出现改变了溶质原子

的化学势梯度, 与连续的/界面状态相比, /界面

位错对筏化过程至关重要. 从实验上讲, 完整连续

的/界面很难在长时间退火过程中或应力低于 40 

MPa 的情况下保持, 这可能是由于通道内元素的非

平衡分布和加热状态有利于位错运动所致.  

3.2  计算机模拟研究进展 

通过计算机模拟研究 γ筏化行为主要考虑两方

面问题 , 一方面是基于方法的选择 , 如有限元 [60]、

Monte Carlo 方法[61]、相场方法[37]等; 另一方面是基

于模型的建立, 如热力学模型[62]、力学模型[37]、塑性

流变模型[25]等.  

Socrate 和 Parks[4]基于弹性能量分析, 在有限元

模拟基础上指出, 形筏驱动力正比于外加应力、/
错配度大小以及/两相弹性常数之差 , 且形筏能

明显降低系统的能量. Matan 等人[58]考虑到塑性变形

对形筏过程的影响, 借助于塑性变形模型, 通过数

值模拟得到 , 形筏必然伴随塑性应变 , 但要显著

形筏必须超过其临界应变量 . 在此基础上 , Buffiere

和 Ignat[63]提出了形筏的位错判断准则, 即位错首

先出现在能使/错配应力松弛的通道中, 且在蠕变

初始阶段 , 通过/界面扩展来降低其界面错配能 , 

促进形筏, 进而降低整个系统的能量, 因此, 系统

能量降低是形筏的根本动力. 此外, Osawa 等人[60]

通过有限元模拟发现, 材料中位错分布有利于优化
通道的方向.  

Véron 等人[46]利用三维模拟描述了筏化过程的

形貌和动力学行为 , 认为蠕变过程中由位错所产生

的各向异性晶格错配的松弛是筏化的驱动力 , 并且

计算了由成分梯度和塑性流变所导致的扩散流 , 其

中局部应力通过宏观外加应力和错配应力(它们依赖

于位错的分布)来获得 . 计算发现 , 当由塑性应变导

致的晶格错配被释放时, 大部分受载的通道将首先

经历塑性, 位错择优处于垂直于应力轴的通道界面. 

实验结果显示 , 拉伸实验中负错配度情况和压缩实

验中正错配度情况下, 其实验结果和模拟结果相符, 

即被位错填充的择优通道不仅依赖于载荷方向 , 也

依赖于晶格错配符号. Véron 等人[46]同时认为, 弹性

能密度的非均匀性驱动了不同类型通道的扩散流 , 

模拟结果显示, 对于拉伸实验, 以 N 型筏化; 对于

压缩实验, 以 P 型筏化. 在更高的应力条件下, 筏
化将加速, 压缩过程中筏化速度比拉伸过程慢 4 倍. 

在此基础上, Véron 等人[46]通过图表展示了筏化方

向与晶格错配和外加应力之间的关系, 遗憾的是, 该

图在正错配度区域不能由实验证明 , 其原因可能是

Véron 模型过多强调了塑性流对筏化方向的影响 . 

进一步分析也表明 , 在正错配度区域塑性流与原子

扩散流作用相反, 实际上许多蠕变实验也证实, 只有

当蠕变应变达到 0.2%时, 筏化才完成. 因此, 与原

子扩散流对筏化的影响相比, 塑性流的影响不是最

重要的.  

Nabarro[62]提出一个计算筏化热力学压力的物

理模型, 获得的结果表明, 当塑性流变发生时, 和
相弹性常数之间的差异对筏化的影响很小; 外加应

力场只增加 γ 相的自由能, 通过计算焓变与 γ/界面

的位移, 得出初始的化学热力学压力相当于 20 倍的

纯弹性效应的热力学压力. 同时, 由体自由能引起的

应力作用下的界面迁移可以忽视 , 由体自由能引起

的早期大的热力学压力不能对抗弹性效应的热力学

压力(其随着界面迁移保持为常数), 因此, 实验很难

证实该模型的结果. Nabarro 的模型也只考虑了一个 γ

通道和相之间的平衡 , 事实上不同种类的通道之

间自由能的差异将使原子扩散流连续并且使/界面

向前移动, 另外, 仅从塑性的角度而言, 在一定应力

条件下 γ 相体自由能变化的方向对垂直和平行于应

力方向的通道是不同的 . 如果假定局部晶格错配和

溶质成分呈线性关系的话, Nabarro 模型中的一些推

导将值得商榷.  

Arrell 和 Vallés[64]在计算相每个立方面自由能

密度基础上, 通过对比能量密度来预测筏化的形貌, 

但该模型没有考虑蠕变应力和筏化过程中载荷的

作用 , 获得的界面能来自于界面位错对界面能的贡

献. 模拟结果与负错配度合金中筏化结果一致, 并

解 释 了 在 E>Eγ 情 况 下 筏 化 的 原 因 . Vallés 和

Arrell[65]也通过 Monte Carlo 模拟再现了不同应力和
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温度条件下的筏化, 但是该模型仍旧建立在不同密

度的界面位错所引起的界面能的基础上 , 界面完全

释放由晶格错配和载荷引起的应力.  

Ohashi 等人[66,67]根据通道内塑性应变分布, 借

助几何位错推导出了位错密度公式 . 随后通过考虑

外加应力、晶格错配和位错所得到的应变能, 获得了

由/γ 界面纯刃型位错所建立的水平和垂直 γ 通道的

应力场. 水平和垂直 γ 通道的应变能密度差大约是 2 

mJ/m3, 足以引起筏化的扩散 . 模型尝试把塑性变

形和几何位错分布连接起来, 仅通过观察 Von-Mises

应 力 分 布 来 分 析 筏 化 更 合 理 , 但 该 模 型 仅 考 虑

了[001]晶向排列的刃型位错, 有一定的局限性.  

Nabarro 等人[1]考虑到单晶材料各向异性, 借助

Eshelby 能量-动量张量分析方法得到了筏化驱动力

的解析解. 结果表明, 筏化驱动力正比于拉力、晶格

错配和/γ 弹性模量差; 当塑性应变超过一定值后, 

应力方向决定筏化方向, 析出相和基体的弹性模

量之差是次要因素, 这与 Socrate 和 Parks[4]的 2D 分

析结果一致. 同时 Nabarro 等人[1]也强调了蠕变过程

中位错的重要性, 证明如果只考虑弹性作用, 在基体

和析出相弹性常数相同情况下, 外加应力不会驱动
筏化, 即筏化实际上是由外加载荷和内能增加之间

的差异来驱动的.  

3.3  相场弹性模型研究 

相场法对筏化行为的研究, 应该追溯到微观弹

性理论的建立 , 在 Khachaturyan[68]的书中有详细总

结. 通过微观弹性理论能够解释弹性场与析出相形

貌之间的关系 [69], 在此基础上 , 考虑到析出相和基

体相之间弹性常数差异引起的非均匀弹性对析出相

形貌的影响, Khachaturyan 等人[70]将微观弹性理论扩

展到非均匀弹性情况 , 非均匀弹性公式的推导为相

场法模拟弹性情况下筏化行为提供了理论依据. 在

非均匀弹性公式推导基础上, Chen 课题组[71,72]发展

了计算非均匀弹性的扰动迭代方法(perturb-iterative 

method)和共轭梯度方法(conjugate gradient method), 

显著推动了高阶精度的弹性场数值算法的研究进展; 

同时提出了求解相场动力学方程的半隐 Fourier 谱算

法 [73,74], 明显缩短了计算机计算所花的机时, 并提高

了计算精度. Wang 等人[34,75], Rubin 和 Khachaturyan[22]

通过在相场模型中引入序参数 , 且考虑到合金原子

的有序化, 使析出过程中形貌的演化更接近实验所

观察的结果, 并成功解释了析出过程中所发生的劈

裂现象[13], 深入探明了有序化对析出相形貌的影响, 

指出在反相畴界能大于界面能 0.5 倍时将发生劈裂. 

Li 和 Chen[76]基于非均匀弹性理论, 研究了外部载荷

作用下相的筏化行为. 结果显示, 外加力场方向对

筏化方向的影响至关重要, 这与拉伸和压缩条件下

的筏化结果一致. 此外, Yang 等人[77]和 Wang 等

人 [37]也分别通过相场方法对外加载荷作用下的筏
化方向进行了研究.  

γ筏化的弹性模型在研究应力条件下 P 型和 N 型

γ筏化形貌特征时 , 不仅模拟结果得到了实验证实 , 

且考虑到外加应力、晶格错配、γ/晶格弹性模量差

异对筏化的影响, 故弹性模型在研究筏化方面具

有明显的优势. 值得注意的是, 相场法的弹性模型把

筏化看成是应力诱导扩散的过程, 所以没有考虑晶

体缺陷, 尤其是位错对筏化的影响. 正如 Véron 和

Bastie[78]实验结果显示, 筏化过程不仅要考虑原子

扩散流, 还要考虑塑性流变的影响, 因此有必要发展

γ筏化的弹塑性模型.  

3.4  相场法研究 γ筏化的弹塑性模型 

实验中发现, 在没有外加应力的作用下, 当施加

较大的变形时, γ也会发生自发筏化[46,78], 这表明 γ
筏化本身与材料的塑性紧密相关 . 近几年随着相场

理论的发展, 开始引入相场的弹塑性模型 [10,25,79], γ
筏化的弹塑性模型也由此得到发展 . 现阶段通过相

场法研究 γ筏化的弹塑性模型分为 3 种: 离散位错方

法(discrete dislocation method, DDM)[25,79]、有效塑性

应变方法[10]和黏塑性方法[11,14]. 其中, 前 2 种模型属

于 γ筏化的位错模型, 从微观机制方面解释 γ筏化行

为; 后 1 种模型属于 γ筏化的黏塑性力学方法, 该方

法将从宏观力学实验获得的参数引入到相场模型中, 

借此来研究 γ筏化行为.  

实验证实, 位错与 γ筏化密切相关, 且对 γ筏化

有重要影响, Yeh 等人[80]发现沿[001]方向施加应力, 

一段时间后位错将聚集在110方向的{001}/界面. 

Pollock 和 Argon[55]发现对于负错配度的单晶高温合

金, 低温高应力拉伸时, 位错更倾向于沿着水平通

道进行滑移; 高温低应力拉伸时, 在平行于拉伸轴的

通道内几乎没有位错的存在. Tetzlaff 和 Mughrabi[81]

工作进一步表明 , 当水平通道的位错到达颗粒边

界时, 它们可能划过垂直通道, 如果局部应力足够大, 
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在/垂直通道内将建立一定的位错排列.  

Lahrman 等人 [82]通过透射电子显微镜(TEM)观

察到周围位错网中 1/2110刃型位错, Singh 等人[83]

发现周围有绕过-滑移和攀移的位错网络重排 , 也

肯定了 γ 周围 1/2110刃型位错占优的特征. Reed 等

人[84]通过 TEM 观察也提出所谓的多边形和方形位错

网 , 并在实验中发现 , CMSX-4 合金在 1150℃ /100 

MPa 条件下蠕变 10 h 后快速筏化, 并观察到蠕变硬

化现象. 蠕变速率降低的可能原因是由于筏状结构

的形成, 减小了垂直通道宽度, 阻碍了{111}110位
错的滑移和攀移. Reed 等人[84]的实验结果与 Lahrman

等人[82]对位错网络的解释不同, Lahrman 等人[82]认为

位错的形成是由于[001]蠕变载荷, 而不是过时效热处

理, 虽然两者均出现了相似的位错网络, 但 Lahrman

等人 [82]证明 , 过时效试样的位错网可能与外加应力

下形成的位错网是不同的. Pollock 和 Argon[56]在研究

850℃/552 MPa CMXS-3 合金蠕变行为时, 将其蠕变

过程分为 3 个阶段: 孕育期阶段, 即有初生位错增加; 

随后位错网络开始形成; 最后位错切过相导致合金

失效 , 并解释了各个阶段位错的形貌和演化过程 . 

Keller 等人[85]通过 TEM 分析001拉伸蠕变/界面

位错网络发现, 位错位于平行于蠕变应力的析出面, 

垂直于蠕变应力面上的位错释放黏性应变 , 从而加

剧黏性应变. Probst-Hein 课题组[86,87]借助离散位错方

法(DDM)估算不同 γ通道中的位错密度, 借此来研究

位错密度对体积分数和晶格错配的影响. 结果表明, 

晶格错配将吸收位错环 , 同时使相同的位错环难以

进入另一种 γ 通道. 在此基础上, 通过相场方法模

拟 [88], 解释了由于晶格错配和外部载荷方向对位错

通道的择优性选择.  

相场位错方法首先由 Léonard 和 Desai[89]提出, 

但对筏化的研究则起源于 DDM 方法的建立[25,79,90]. 

相场位错方法首先用到解释筏化, 最初的想法是通

过把位错方法和溶质扩散 2 种相场方法进行耦合, 从

而形成了相场的离散位错方法. Zhou 等人[25]最早提

出计算筏化的离散位错方法, 通过溶质再分配的化

学梯度势来得到位错构型和溶质再分配 , 其中溶质

再分配的化学梯度势由/微观结构、通道位错、外

加应力 3 部分组成, /微观结构和外加应力控制位

错的演化 . 该方法把溶质场和位错场同时考虑到相

场模型中 , 溶质场中体自由能和界面能与一般的相

场模型相同, 位错场通过多个序参数表达, 并考虑每

个滑移系对系统能量的贡献. 此外, 总的弹性应变能

由内应力、通道位错所形成的应力场和外加应力 3

部分组成 . 借助该模型可以得到通道中位错的构

型、密度以及溶质原子的再分配. 该模型的优点是把

位错对筏化的贡献考虑进模型 , 并能通过模拟计算

出通道中位错的构型和密度, 但目前该模型没有考

虑有序化和多种滑移系对筏化的影响, 所计算的位

错构型比较简单. 图 3 为通过该方法模拟得到结果, 

图 3(b)显示了最终连接成板条状, 即 N 型筏化. 该

模型主要关注的是每个位错对筏化的贡献, 故称此

方法为离散位错方法. 利用该方法的模拟结果, 证实

了筏化与/界面位错的类型和分布有关 , 同时晶

格错配度符号和载荷方向决定通道中位错的构型.  

Zhou 等人[26]建立了另一种模拟筏化的弹塑性

模型, 即有效塑性应变方法. 但该模型没有考虑每个

位错对通道塑性应变的贡献, 而是将从实验获得的

位错密度带入到相场模型中, 用等效应变作为通道

的塑性应变 . 有效塑性应变方法与离散位错方法的

差异在于 , 有效塑性应变方法不考虑单个位错的作

用, 因此不能表示位错的构型和排列; 有效塑性应变

方法仅把位错对通道塑性应变考虑到自由能泛函中, 

没有考虑它对体自由能及界面能的影响 . 但该模型

的优点在于模型简单, 容易分析通道塑性应变对筏

化的影响. Zhou 等人[26]利用有效塑性应变方法分析

了和相弹性模量差异和通道塑性位错对筏化的

影响, 结果表明, 在筏化初期和相弹性模量的差

异驱动筏化, 到后期主要是通道中位错所导致的塑

性驱动筏化, 同时模拟显示 P 型筏化比 N 型筏化速

度快.  

相场黏塑性模型是一种模拟 γ筏化的唯象模型, 

最早由 Ubachs 等人[91]在研究焊料合金黏塑性行为时

提出. Uehara 等人[92]和 Guo 等人[93]分别通过弹塑性 

 

 

图 3  0.3%晶格错配 152 MPa[001]方向拉伸下相 N 型筏化

的演化过程[25] 

(a) t=7.2 h; (b) t=10.7 h. γ 通道中的阴影面为位错的滑移面 
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模型研究了晶粒的生长行为和缺陷周围的应力分布; 

Gaubert 等人[14]利用黏塑性模型探讨了高温合金蠕变

过程中的 γ筏化行为. 该模型获得的 γ筏化形貌与实

验结果一致, 解释了反向畴界粗化, 阐明了合金蠕变

过程中应变取向的规律. 该模型的基本思想是: 在相

场弹性模型基础上, 不改变体自由能和界面能, 但微

观力场对自由能的贡献被划分为弹性能和黏塑性能

2 部分, 将其引入相场模型来探究 γ筏化过程中成分

场、有序参数场以及应力场的影响. 模型中的弹性应

变由总应变量减去内应力引起的应变和塑性应变引

起的应变量之和得到 , 根据弹性应变得到弹性应变

能, 其中塑性应变以切应变引起的晶体滑移组成, 滑

移系在镍基单晶高温合金中由 12 个八面体、12 个十

二面体、6 个六面体滑移系组成, 在目前的研究中只

考虑了八面体的 12 个滑移系, 切应变由 Norton 流法

则得到 , 并考虑到等向强化和随动硬化对剪切应变

的影响. 黏塑性能只考虑随动硬化对自由能的影响. 

由于该模型是唯象模型 , 模型中选取的参数依赖于

蠕变和疲劳实验或者有限元计算 . 该模型的优点在

于与实验结果符合很好, 且能够把宏观加载与 γ筏化

行为相结合 , 但其模拟结果在很大程度上依赖于唯

象参数的选取, 并且由于该模型基于相场连续模型, 

所以蠕变条件下塑性应变只能模拟蠕变的前 2 个阶

段 , 此外该模型在解释筏化微观机制方面不如位错

模型好. 图 4 给出了不同相场模型对形貌及与蠕变

实验结果的对比, 不难看出, 相场弹塑性模型得到的

γ筏化形貌的模拟结果与实验结果匹配更好, 且形貌

非常相近, 故证明了该模型的正确性.  

4  相场法研究 γ筏化的展望 

尽管相场方法在研究镍基单晶高温合金中 γ筏

化方面取得明显进展, 但通过相场法研究 γ筏化目前

还主要处于热力学和力学模型的建立阶段 . 作者认

为 , 多元合金热动力学数据的积累是相场法工程应

用的基础; 同时, 非平衡热力学条件在相场方程和自

由能泛函中表达形式的优化对模拟复杂热处理条件

下的 γ析出行为也十分重要; 此外, 针对不同成分合

金, 获得如 γ 和 γ相晶格常数及弹性常数、位错运动

及其相互作用机理等微纳观尺度的结构和力学信息, 

对相场法研究 γ筏化行为至关重要. 因此, 通过相场

法实现工程应用中 γ筏化行为的再现, 仍旧是较为长

远的过程, 需要数据的积累和模型的优化. 为此需要

面对以下的挑战:  

(1) 完善平衡热力学数据库, 进一步改进非平衡

热力学模型 . 目前通过相场方法研究非平衡条件下

的相场热动力学模型, 仅处于模型简单修正阶段, 还

没有从根本上建立适合于相场模拟的非平衡热力学

模型.  

(2) 多元合金弹塑性模型的建立. 不同合金元素

对 γ筏化过程中晶格错配度、界面能释放、位错阻碍、

基体塑性流变等的影响是不同的 , 有必要把这些因

素综合考虑到弹塑性模型中, 从而改进相场模型. 

(3) 扩散流场下 γ生长行为的模拟. γ的形貌不

单是球形、立方形, 还会有枝晶状, 说明 γ的生长与

扩散流密切相关 , 现阶段流场模型应用到凝固过程

的枝晶生长中, 是否也可以应用到固态相变中, 有待

进一步商榷.  

通过前人研究工作的总结, 提以下几点工作展望:  

(1) 多元镍基单晶高温合金二维、三维的相场 

模 拟 .  现 阶 段 多 元 镍 基 单 晶 高 温 合 金 的 相 场 模 拟  

仅能模拟一维情况, 高维模拟还没有实现, 二维和三

维的模拟将更容易观察的形貌演化, 特别是其界面  

 
 

 

图 4  Ni82Al18 合金不同条件下 γ形貌的对比[14] 
(a) 950℃时效的相场模拟结果; (b) 950℃, 300 MPa 蠕变的相场弹性模型的模拟结果; (c) 950℃, 300 MPa 蠕变的相场弹性模型的 

模拟结果; (d) 实验结果 
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行为. 

(2) 将不同冷速及复杂热处理条件下多元镍基

单晶高温合金形貌的演化考虑到模型中, 更好地探

究外场作用下筏化行为. 

(3) 在二元黏塑性相场法研究 γ筏化的基础上, 

借助黏塑性力学思路 , 开展三元镍基高温合金黏塑

性条件下 γ筏化行为的研究.  

5  结束语 

热力学模型的进一步修正、CALPHAD 方法在相

场中的广泛应用以及弹塑性力学模型在相场法中的

完善, 将为相场法研究镍基单晶高温合金中 γ筏化行

为提供更广阔的前景. 通过耦合 CALPHAD 方法与

相场方法, 并将热动力学模型应用到相场方法中, 可

以解决多组元系统复杂热处理条件下的 γ析出问题, 

使得相场法模拟近工况条件下镍基单晶高温合金 γ

筏化行为成为可能 , 形核理论在相场模型中的应用

将为模拟不同热处理条件下的 γ析出提供动力. 综合

应用弹塑性模型、计算相图方法、形核理论等将为实

现镍基单晶高温合金从前期热处理到后期蠕变、疲劳

条件下的 γ形貌演化及筏化行为的研究提供有力的

技术支撑.  
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