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摘  要：基于耦合外应力场下的微观相场模型，研究了 Ni75Al7.5V17.5 三元合金相变过程中相分解、生长过程中合金成分

演化及应力作用下相间界面的定向迁移规律。研究表明：早期 DO22 相长大所需的 V 来自于在 L12 相间有序畴界处，而

后期则来自于其内部，且早期 DO22 相长大的速度高于后期的长大速度；时效过程有 5 种异相间界面形成，而 A 类界面

的迁移为相迁移的主要类型；相变初期 A、B 类界面较少，合金形貌变化不大，随着相变的进行，A 类界面数量增加，

相的生长及分解过程加剧，导致后期 A 类界面减少、B 类界面增多，合金体系达到平衡状态；在压应力作用下，A 类

界面沿应力方向迁移，促进了 DO22 相在此方向上的生长，导致合金“筏状”组织的形成。  

关键词：定向迁移；筏化；微观相场；镍基高温合金  

中图法分类号：TG132.3
+
2; TG 146.1

+
5        文献标识码：A        文章编号：1002-185X(2016)12-3238-07 

 

镍基高温合金以其优异的高温性能被广泛地应用

于航空工业等领域。合金主强化相 γ′（L12 结构）在应

力作用下会沿某一方向发生定向生长，形成具有高蠕

变性能的“筏状”组织结构[1-6]。外应力会改变合金内

部的错配应力分布，促使合金元素发生定向扩散，形

成扩散通道[7,8]。与此同时，合金元素也会在某一方向

上发生富集与贫化，促使相间界面发生定向迁移，导

致有序相在这一方向上的生长或分解，产生筏化。  

相变过程中，应力会改变合金元素在空间上的扩散

行为，影响沉淀相的析出和生长，进而制约相间界面

的迁移，因此应力是研究合金界面定向迁移的关键因

素之一[9,10]。W. F. Hosford 等[11]发现，在外加应力作

用下产生应力位向效应(即沉淀相的各向异性析出); J. 

W. Cahn等[12]计算了共格界面条件下的最小能量，即最

小共格微观界面错配应力，定量研究了弹性能对均匀

弹性体系的影响；Chang和Allen以及Nabarro
[13,14]等人

采用线弹性理论分别对单个γ′相颗粒在无限大基体中

的弹性能进行了解析计算，R. A. Johnson
[15]等进一步

研究了非均匀弹性体系，深入到纳观应力场。 

Ni-Al-V镍基三元合金的生长演化过程是合金沉

淀相与母相（γ′/γ，θ/γ）、沉淀相与沉淀相之间（γ′/θ）

的界面迁移过程。而在外应力作用下，由于合金元素

的定向扩散，界面的迁移也会与应力之间呈现一定的

规律性。而在整个演化过程中，合金体系处于一个高

浓度梯度非线性的状态，且伴随有原子簇聚、元素扩

散、形核生长及分解、有序-无序转变等一系列复杂过

程，传统的实验手段较难对其进行研究和分析。 

微观相场动力学是利用原子在晶格上的跃迁几率

x(r, t)(即原子在格点 r 和时刻 t 的占位几率)作为变量，

研究相的微结构信息（原子配位、组织结构、原子浓

度、占位等），计算的尺度达到原子级，并可获得不同

时刻的系统信息，进而描述整个过程，包括原子簇聚、

有序化、界面的迁移及相的生长粗化，可对相变过程

进行有效地分析和研究，并对实验过程进行一定程度

的理论指导，具有原理上的优势[16-19]。本研究即用微

观相场法研究 Ni-Al-V 三元合金相变时的成分演化及

界面定向迁移机制。  

1  原理和方法 

1.1  微观相场动力学方程 

微观相场方程以原子占据晶格位置的几率为场变

量来描述原子组态的几率和相形貌，是 Cahn- Hilliard 

扩散方程的微观离散格点形式，由 Khachaturyan 创建，

L. Q. Chen 等人做了发展[20,21]： 
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上式为微观 Langevin 方程，Lαβ(r－r′)是与单位时间内

α、β原子在格点位置 r 和 r′上的交换几率有关的常数，

α, β=A, B 或 C，F 为体系的总自由能，ξ(r, t)为随机

热噪声项，kB 为波尔兹曼常数，t 为时间步数，T 为

温度。PA(r, t)、PB(r, t)、PC(r, t)分别代表 A、B 和 C

原子在 t 时刻、占据格点位置 r 的几率，PC(r, t)= 1

－PA(r, t)－PB(r, t)。 

在平均场理论下有：  
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Wαβ( r r )为原子间有效作用能，其傅里叶空间下的

表达式为 )(kV

， elrrW )(  为弹性交互作用能，其傅里

叶空间下的表达式为 )(eB
 ，

chrrW )(  ch 为化学交互作用

能，其傅里叶空间下的表达式为
chkV )(
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无外应力时,弹性应变能主要由合金本身的错配

所引起：  
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B 是 表 征 弹 性 性 质 和 晶 格 错 配 的 应 力 参 数 ：

441211 2ccc  是 弹 性 各 向 异 性 常 数 ，

441211 2ccc  是模型体系基本的弹性常数，计算中使

用文献[22-25]的数值。 0 , 则B>0。 

1.2  外力作用引起的弹性能 

自由状态下外力引起的弹性能为 
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A为常数， 0a 为外力为 0 时原子的平均间距，a 为原

子间距，且
0= +Δa a a ，Δa 为外应力引起的形变量，

且 

0Δ =a σa E                           (7) 

E 为弹性模量，将式(7)代入式(6)，可得 
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在傅里叶空间下有  

E p
<100> <100> 3

0 0 <100> 0 <100>

<001> <001> 3

0 0 <001> 0 <001>

2
( ) = + + ( )

3 ( + ' ) 3 + '

2
+ + + ( )

3 ( + ' ) 3 + '

x x

y y

AE AEA A
Ep e

a a E σ a E σ

AE AEA A

a a E σ a E σ

( 9 ) 

<100>E 和
<001>E 是[100]和[001]上的弹性模量，且 

( ) = ( ) + ( )clV k B e Ep e                   (10) 

则将错配及外应力引起的弹性应变能引入体系自由能

表达式。 

对微观 Langevin 方程、自由能表达式进行傅里叶变

换，并将自由能项代入微观 Langevin 方程，对其进行

Euler 法求解，可得到不同时刻原子的占位几率，进而

获得原子图像及其他数据。 

2  模拟结果及讨论 

2.1  无应力时沉淀相的生长、分解及合金元素的分配 

图 1 为 Ni75Al7.5V17.5 合金在无外力作用时相变过

程的微结构演化。从图中可以看出，相变初期，L12

相首先从无序基体中析出，然后，伴随着 L12 相的长

大及其 L12 相间有序畴界的形成，DO22 相在有序畴界

处出现并生长。随着时间的延长，L12 的体积分数逐

渐降低而 DO22 的体积分数逐渐升高（如图 2 所示），

部分 L12 转变为 DO22。L12 相体积减少时，伴随有相

的分解，并排出 Ni 和 Al 原子，而 DO22 相的长大则需

要 Ni 和 V 原子。文献[20]表明，L12 相中的 Ni 原子含

量稍高于 DO22 相中的 Ni 含量，且 L12 相中第 3 组元

V 的原子分数则接近于 10%。因此，从 L12 相中排出

Ni 足以满足 DO22 相长大所需要的 Ni，而 DO22 相长大

所需的部分 V 则可由减少的 L12 相提供。 

在图 3 L12 到 DO22 相变中 L12 相内合金元素的成

分演化中，随着相变过程的进行，L12 相内的 Ni 和

Al 浓度不断升高，而 V 则不断降低。且在相变早期，

L12 相中 V 浓度高于 Al 的浓度，而在后期，Al 浓度

高于 V 的浓度。V 浓度的降低表明，相变后期 DO22

相长大所需的 V 从 L12 相内扩散出来，而由 L12 相分

解而排至有序畴界处的 Al 和 Ni 则向相邻的 L12 相内

扩散。 

从图 4 L12 到 DO22 相变中 L12 相内元素成分与

DO22 相体积分数的关系中可以看出，DO22 相的粗化过

程可以分为 2 个阶段。在 DO22 相长大早期，其体积分

数从基本为 0 快速增加到 0.35 左右，而这个阶段，L12

相内的成分基本不变。由于 L12 相体积减少不能为

DO22 相的长大提供足够的 V，因此，在相变早期，DO22

相长大所需的 V 主要有两个来源：一是 L12 相间有序

畴界处偏聚的 V，二是 L12 相体积减少所排出的部分

V。在 DO22 相长大后期，DO22 相体积分数从 0.35 左

右缓慢地增长到 0.48 左右，且在这个过程中，还伴随

着 L12 相内 Ni 和 Al 浓度的升高和 V 浓度的降低。 

ch 

Ep cl 
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图 1  Ni75Al7.5V17.5 合金在 1085 K 下合金沉淀过程演化  

Fig.1  Evolution of precipitation for Ni75Al7.5V17.5 at T=1085 K for different timestep: (a) t=8.0×10
3
, (b) t=2.0×10

4
, (c) t=7.0×10

4
,      

(d) t=1.0×10
5
, (e) t=2.0×10

5
, and (f) t=4.0×10

5 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 2  Ni75Al7.5V17.5 合金在 1085 K 下沉淀过程中 L12 和 DO22 相

体积分数演化 

Fig.2  Evolution of volume fraction for L12 and DO22 during 

precipitation of Ni75Al7.5V17.5 at T=1085 K 

 

这表明，在 DO22 相长大后期，DO22 相的长大所需的

V 主要由 L12 相体积减少所排出的 V 和 L12 相内 V 浓

度的降低来提供。因此 DO22 相长大后期受 L12 相内合

金成分的演化所制约。 

从图 3 和图 4 还可以看出，早期 DO22 相长大的速

度远大于后期 DO22 相长大的速度。从以上分析也可

知，早期 DO22 相长大所需的部分 V 来自于在 L12 相间

有序畴界处，而后期 DO22 相长大所需的部分 V 来自

于在 L12 相内部，即在早期 V 通过在界面扩散来满足

DO22 长大之需，而后期 V 通过体扩散满足 DO22 长大 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 3  L12 到 DO22 相变过程中在 L12 相内合金元素的成分演化 

Fig.3  Evolution of chemical composition in L12 when L12 

changes into DO22 

 

之需，而界面扩散的速度远大于体扩散的速度，因此，

早期 DO22相长大的速度远大于后期 DO22相长大的速度。 

2.2  应力作用下界面的定向迁移 

当应力作用时，合金有序相的沉淀顺序并没有改

变，L12 相先从无序基体中沉淀出。从图 5 压应力作

用下合金沉淀过程的组织演化可以看出， t=2×10
4

时，DO22 相从 L12 相的相间有序畴界处析出，并在生

长过程中与 L12 相形成多种界面结构。随着沉淀过程

的进行，一些界面未发生迁移，而某些界面则发生迁

移，促进了相的生长和粗化。  t=1.05×10
6 时，界面

的迁移过程结束，组织形貌基本稳定，两相在[100] 上

发生定向生长，形成了较为显著的“筏状”组织结构。  
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图 4  L12 到 DO22 相转变过程中在 L12 相内合金元素的成分与 

DO22 相体积分数的关系 

Fig.4  Relation between chemical composition in L12 and volume 

fraction for DO22 when L12 changes into DO22 

图 6 为 t=1.0×10
5 时，Ni75Al7.5V17.5 合金的原子

图像。从图中可以看出，此时出现了 A~E 5 种异相界

面（L12/DO22）结构。图 7 为图 6 中 A~E 5 种界面的

示意图。其中红色代表 V 原子，蓝色代表 Al 原子，

白色代表 Ni 原子。结合图 5 可以发现，相变早期，

L12 首先沉淀，并大量占据格点位置，A、B 类界面

数量较少，合金形貌变化较小。随着 DO22 相的大量

析出，A 类界面的数量增多，相界面迁移过程加速。

而随着时效过程的继续进行，A 类界面的数量开始减

少。t=1.05×10
6 时，A 类界面数量大大减少，B 类界

面的数量增加，合金达到平衡状态。在界面迁移的过

程中，A 类界面的迁移性较强，而 B 类界面的迁移性

则较弱。在应力的作用下，部分 A 类界面在[100]方

向上发生定向迁移，从而导致 DO22 相在这一方向上

的定向生长及 L12 相在这一方向上的定向分解。B 类 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 5  在[100]方向上压应力作用下 Ni75Al7.5V17.5 合金沉淀过程的组织演化 

Fig.5  Evolution of precipitation for Ni75Al7.5V17.5 when compressive stress exists in [100]: (a) t= 2.0×10
4
; (b) t= 7.0×10

4
; (c) t= 4.0×10

5
; 

(d) t= 6.0×10
5
; (e) 8.0×10

5
; (f) t= 1.05×10

6
 ( σ=150 MPa, T=1085 K) 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 6  t=1.0×10
5 时，L12 到 DO22 相面的 5 种界面结构 

Fig.6  Structures of five types of interface between L12 and DO22 

when t=1.0×10
5 

界面在[100]方向上生长，将 L12 相与 DO22 相分隔开

来，合金的形貌演化达到稳定状态，形成较为显著的

“筏状”组织结构。在初期，由于大量 L12 存在，A

类界面数量非常少(多为同相间界面，而 A 类界面为异

相间界面)，相界面迁移过程较为缓慢。随着 DO22 的

析出，A 类界面数量增多，L12 相的分解为 DO22 相长

大提供了 V，且扩散方式为界面扩散，因而 DO22 相的

生长速度较快，异相界面的迁移速度加快。在相变后

期，B 类界面数量增多，L12 相的分解速度降低，且 V

元素的扩散方式转变为体扩散，导致 A 类界面的迁移 
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图 7  A~E 5 种异相间界面结构的原子排列示意图，其中红色代表 V 原子，白色代表 Ni 原子，蓝色代表 Al 原子 

Fig.7  Schematic atomic arrangement of five types of interface between L12 and DO22: (a) A interface, (b) B interface, (c) C interface,   

(d) D interface, and (e) E interface (V is shown as red, Ni is shown as white, and Al is shown as blue) 

 

速度降低，DO22 相的生长减缓，合金达到平衡状态。 

在图 7 中，对于 A 类界面(图 7a)，a 位置初始为

Ni 原子，b、d 位置为 Al 原子，c 位置为 V 原子。图

8 为图 7 中 A 类相界晶格位置上原子的占位几率随时

间的演化曲线。由图 8 可知，随着沉淀过程的进行，

a 位置的 Ni 原子的占位逐渐下降、V 原子的占位逐

渐上升，而 Al 原子一直保持较低的占位；b 位置上

Al、V 的占位逐渐下降，而 Ni 的占位逐渐上升，且

初期时 Al 占位高于 V 占位，而后期 Al 占位则略低于

V；d 位置上 Al 原子的占位逐渐下降、V 原子的占位

逐渐上升，且 Ni 始终保持一定的占位（0.15 左右）。a

位置上 Ni 原子与 V 原子发生了交换，而 b 位置上的

Al 原子与 Ni 原子发生了交换，且在此过程中 b 位置

V 原子占位降低。可以看出，b 位置上的 V 扩散至 a

位，而 a 位置上的 Ni 扩散至 b 位置。d 位置上 Al 与 V

发生交换，促使整个界面推移，导致 DO22 相的生长及

L12 相的分解。 

A 类界面迁移时，a 位上 Ni 与 V、b 位上的 Al

与 Ni、d 位上的 Al 与 V 发生交换。B 类界面处的原

子配位环境与 A 类界面处有较大的区别，若 B 类界面

需要迁移时，a 位上 Al 与 V、c 位上的 Ni 与 V 须发

生交换，但缺少扩散至 a、c 位置上的 V，因而界面的 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 8  图 7 中 A 类相界晶格位置上原子的占位几率随时间的演化曲线  

Fig.8  Evolution of occupation probabilities of atoms for the interface of A in Fig.7: (a) probabilities in position a, (b) in position b, and  

(c) in position d 
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迁移具有较大的势垒，较难发生迁移。 

应力会影响合金原子的扩散行为。由于合金为负

错配合金，相变时压应力会诱发 Al 原子在平行于应力

方向上发生定向扩散，形成扩散通道，而 Al 原子在垂

直于压应力方向（[001]方向上）的扩散行为受到抑制，

导致 A 类界面在此方向上的迁移受阻。因此 A 类界面

主要在[100]方向上发生迁移，导致 DO22 在这一方向

上的生长。 

3 结 论 

1) Ni-Al-V 合金沉淀过程中 L12 较早析出，早期

DO22 相长大所需的 V 来自于在 L12 相间有序畴界处，

而后期则来自于在 L12 相内部。早期 DO22 相长大的速

度远大于后期 DO22 相长大的速度。 

2) 时效过程中出现了 5 种异相间界面，其中 A

类界面的迁移为相间迁移的主要类型。A 类界面迁移

时，a 位上 Ni 与 V、b 位上的 Al 与 Ni、d 位上的 Al

与 V 发生交换，从而导致 DO22 相的生长及 L12 的分

解。 

3) 相变初期，A、B 类界面较少，合金形貌变化

不大；随着沉淀过程的进行，A 类界面数量增加，有

序相的生长及分解过程加剧；在相变后期，A 类界面

数量减少，B 类界面数量增多，合金达到平衡状态。 

4) 应力作用下合金有序相的沉淀顺序未发生改

变。在压应力作用下，A 类界面在垂直于应力方向上

的迁移受阻，促使 DO22 相在沿应力方向上的生长，从

而导致合金“筏状”组织的形成。 
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Abstract: Evolution of chemical composition during phase decomposition and growth and the mechanisms of the directional interface 

migration under exterior load for Ni75Al7.5V17.5 alloy were investigated, which was based on a microscopic phase-field method. The results 

show that V the growth of DO22 requires in the early stage comes from the ordering domain among L12, while it comes from the interior of 

L12 in the later stage, and the growth speed for DO22 in the early stage is faster than that in the later stage. They form five types of 

interfaces, and A-type is the main type for interface migration. It has a few A and B type interfaces in the early stage, and morphology 

changes little. With the rise of the A-type interface number, the growth and decomposition for phases accelerate, the number of A-type 

interface declines and the number of B-type interface increases, and the alloy reaches balance finally. A-type interface migrates along the 

stress direction under compressive stress; as a result, DO22 grows along this direction, and a rafting structure of the alloy forms. 

Key words: directional migration; rafting; microscopic phase-field; nickel based superalloy 
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