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Al-Zr 中间合金热处理过程的微观相场模拟 

 
张利鹏，陈  铮，王永欣，卢艳丽，赵  彦，霍进良 

(西北工业大学，陕西 西安 710072) 

 
摘  要：利用微观相场方法对 3 种不同成分的 Al-Zr 合金的时效过程进行计算机模拟。结果显示：Al-3at%Zr、Al-6at%Zr

和 Al-15at%Zr 3 种合金时效过程中形成的 L12 结构的 Al3Zr 有序相的沉淀机制分别为失稳分解机制、失稳分解加非经典

形核混合机制、非经典形核机制；有序相形成经历的过程为过饱和固溶体→G.P.区→非化学计量比有序相→化学计量比

有序相，开始阶段形成的 G.P.区中，一些尺寸和浓度较小的区域随着演化的进行逐渐溶解消失，一些尺寸和浓度较大

的则进一步长大有序化并最终形成化学计量比有序相。 
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含微量 Zr 的 Al 合金由于具有多项优异的性能，

诸如高的韧性和强度，良好的耐蚀性等，被作为新型

Al 合金结构材料而应用于航空航天、汽车及舰船等领

域。当 Al 合金中加入微量 Zr 时，Zr 产生细小弥散的

Al3Zr 颗粒，该相粒子强烈钉扎亚晶界和位错，阻碍晶

界的迁移和亚晶粒的长大，显著抑制合金的再结晶形

核和长大，使合金的再结晶程度急剧降低，从而大大

提高合金的性能[1]。因此对 Al-Zr 中间合金的形成过

程及性能研究具有重大的实际意义 [2]。目前 Al-Li、
Ni-Al 合金热处理过程中，新相沉淀过程的计算机模

拟已有相关报道[3,4]，但 Al-Zr 合金的相关报道还很

少，本研究拟利用微观 Langevin 方程对 Al-Zr 二元合

金热处理过程中，Al3Zr 的沉淀过程进行计算机模拟，

并对其沉淀机制进行分析。 
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1  理论模型 

微观 Langevin 方程，又称微观随机方程，是在微

观扩散方程基础上，添加一随机热噪声项得到的。微

观扩散方程实际为 Cahn—Hilliard 方程的微观形式，

由 Khachaturyan[5,6]等人作了发展。它用一种原子占据

晶格位置的几率描述原子组态和相形貌。对于 Al-Zr
二元合金，用 P( )表示 Zr 原子在 t 时刻占据晶格位

置 的几率。据 Onsager 扩散方程可知，几率的变化

率与热力学驱动力成正比，即： 
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式中： (L r r′−v v
为与单位时间内由格点 跃迁至rv r ′v 的

几率有关的常数；T 为温度；kB 为玻尔兹曼常数；C0

为基体平均浓度；F 为体系的总自由能。 
式(1)为一确定方程，不能描述形核等需热起伏的

过程，为使方程可同时模拟经典形核和失稳分解过程，

需添加一随机噪声项 ( , )r tζ v
，对其进行傅里叶变换后

在倒易空间中求解，从而得到一定波矢浓度调制波的

振幅变化率，即： 
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式 中 ： k
v
为 第 一 布 里 渊 区 定 义 的 倒 易 格 矢 ；
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有关函数的傅里叶变换。 
将三维空间在二维平面上投影，动力学方程变为[2]： 
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式中： 为二维倒易空间的矢量；W1，W2 分别为第

1 近邻、次近邻原子间有效交互作用能，对于 Al-Zr
二元合金 W1 和 W2 的取值分别为 36.5 ， –46.8 
meV/atom[7]。 

k ′
v

随机噪声项的产生遵循涨落耗散定理，其表达式为： 

f B( , ) 2 ( ) ( , )k t p k TL k t r tζ μ′ ′= Δ
v v v             

( 6 ) 
其中随机数 µ 为正态分布，均值为 0，标准差为

1.0。对随机数乘上因子，即可以得到热起伏项的傅里

叶变换。式中 Δt 为时间步长，kB 为玻尔兹曼常数，T 

为绝对温度， 如式(5)定义。因相关方程源于对 ( )L k ′
v

动力学方程进行线性处理，其严格使用条件为无限高

温，故对傅里叶变换乘上常数 pf，以保持数值稳定性。 

2  模拟结果与分析 

本研究利用 128*128格点对Al-3at%Zr、Al-6at%Zr
和 Al-15at%Zr 3种合金在 500 ℃时效的形貌演化进行

模拟，在每个方向上应用周期性边界条件。初始状态

为完全无序状态，每个格点上 Zr 原子出现的概率为平

均浓度值，并加一微小的扰动。采用龙格-库塔方法对

微分方程(3)进行求解，得到不同波矢的浓度振幅，对

其进行逆傅里叶变换后，得到真实空间中不同位置上

Zr 原子出现的概率，由灰度图显示出来，白色对应概

率值为 0，黑色对应概率值为 1。在模拟过程中使用约

化时间 t*，即 Zr 原子在最近邻格点跃迁一次的时间为

单位时间，其与真实时间的换算关系为： 
t=t*/L1                                 (7) 

时间步长为 0.001 时，模拟结果如图 1~图 3 所示。在

开始阶段基体处于无序状态，基体中出现无限小的成

分涨落，但不能形成有序相，只有热起伏项加到一定

步数时才出现有序相结构。Al-3at%Zr、Al-6at%Zr 和

Al-15at%Zr 时效过程开始出现有序相时所加的热起伏

步数分别为 30 000(图 1b)、15 000(图 2b)、3500(图 3b)。
有序相在基体中随机分布，并无一定的方向取向，这

种现象一直保持到模拟结束。这是因为在沉淀形成过

程中有序相与基体基本上保持共格关系，没有考虑共

格畸变能的影响。随着所加热起伏项步数的加大，有

序相的数目和体积分数也在逐渐增大，为了使形成的

有序相最终长大，3 种合金所加热起伏步数分别为  
40 000，30 000，20 000。当去掉热起伏项后，随着时

间步数加大，所形成有序相数目基本保持不变，只是

个别体积较小的有序相消失，而体积较大的相则逐渐

长大，并且一些相邻的体积较小的独立有序相相连形

成一个体积较大的有序相，这些有序相的形状由不规

则状向球状慢慢演化，这些变化都是为了降低整个系

统的自由能。到模拟结束，形成的 L12 结构的 Al3Zr
有序相则稳定存在于基体中。从图 1、图 2 和图 3 的

比较中可以看出，随着合金中 Zr 原子百分含量的增

大，开始形成有序相结构所需要的热起伏步数逐渐减

少，这是由于在同一时效温度下合金的过冷度相同，

但 Zr 原子的过饱和度随原子百分含量的增大而增大，

使有序相的形成也变得容易些，随着 Zr 原子百分含量

的增大，最终形成有序相所需要加的热起伏步数逐渐

减小也说明这一问题。从图 1 到图 3 可以明显看出，

随着 Zr 原子百分含量的增大，最终所形成的有序相的

体积分数也在增大。图 1、图 2 和图 3 中从 a 到 c 的

演化过程中，无序基体中先出现 Zr 原子的聚集区即

G.P.区，然后其逐渐有序化形成 L12 结构有序相，并

且随着 Zr 原子百分含量的增大，G.P.区存在的时间越

来越短，这是因为从 G.P.区向有序相转变需要一定的

驱动力，合金中随着 Zr 原子含量的增大驱动力变大，

这种转变过程也就变得越来越容易。有序相周围的灰

度从图 1 到图 3 逐加大，对应有序相周围 Zr 原子的浓

度逐渐加大，这说明这 3 种合金中有序相形成时，Zr
原子从基体向有序相扩散的方式由负扩散(即爬坡扩

散)向正扩散逐渐转变，从这一侧面说明，在这一浓度

范围内，有序相的沉淀机制由失稳分解向成核生长机

制逐渐转变。 

 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 1  Al-3at%Zr 不同阶段的组织模拟 
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Fig.1  Computed microstructure for Al-3at%Zr at various stages: (a) t*=4 000; (b) t*=30 000; (c) t*=40 000; and (d) t*=50 000 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 2  Al-6at%Zr 不同阶段的组织模拟 

Fig.2  Computed microstructure forAl-6at%Zr at various stages: (a) t*=4 000; (b) t*=15 000; (c) t*=30 000, and (d) t*=50 000 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 3   Al-15at%Zr 不同阶段的组织模拟 

Fig.3  Computed microstructure forAl-15at%Zr at various stages: (a) t*=1 000; (b) t*=3 500; (c) t*=20 000; and (d) t*=50 000 

 
为了进一步明晰有序相的沉淀机制，本研究引入

2 个序参数——成分序参数和长程序参数，用来分别描

述体系的原子簇聚过程和有序化过程，通过计算有序

相内的成分和长程序参数分布，便可以对有序相的沉

淀机制做精确研究，从而充分发挥计算机模拟的优势。 
有序相的成分和长程序参数均可由溶质原子占位

几率计算得到，对每个格点及近邻的原子占位几率进

行平均，可得该位置的浓度，本文中称为成分序参数；

同样可通过原子占位几率求得长程序参数，其数学表

达式为[8]： 

))cos((),(
),(),(),(
π+×

−
=

jijiC
jiCjiPjiη           (8)    

式中：η(i,j)是坐标为(i,j)处的长程序参数；P(i,j)为溶

质原子占位几率；C(i,j)为成分序参数即局部浓度。图

4、图 5 和图 6 分别为 Al-3at%Zr、Al-6at%Zr 和

Al-15at%Zr 在 500 ℃时效过程中，成分序参数(a)和长

程序参数(b)随时间步数变化情况。 
图 4a 中，在整个原子演化过程中，有序相内成分

序参数的变化表现为：开始阶段成分序参数在较大范

围内具有小程度的起伏，t*=1 000～10 000 过程中，

整个距离范围内成分序参数值由大约 0.05上升到大约

0.08，在中间偏左处有一较小的峰值，随着时间步数

的增大其值继续增大，当 t*=40 000 时，峰值处达到

最大值，此时去掉所加的热起伏项，随后在整个范围

内其值均达到最大值，但其宽度保持不变。从成分曲

线的特点说明，相分离是由吉布斯第 2 类涨落所引起

的。成分序参数在较大范围内逐步增大最终达到平衡

值。这符合失稳分解相变机制的规律。图 4b 中，长程

序参数最初阶段在大范围内有小的波动，且出现数个

小的峰值，当 t*=35 000 时达到最大值，其数值接近

于 1，接着随着时间步数的增大，曲线高度不变，宽

度逐渐变宽。这说明有序相内部在最初阶段只是发生

原子局部临近区域的偏聚化，达到短程有序化，随着

时间步数的增大，在热起伏项的作用下进一步有序化，

到形成长程有序结构相，当去掉热起伏项后形成的有

序相结构进一步长大。对照图 4a 和 4b 并结合图 1 中

的原子演化过程可以看出，t*=35 000 时，成分序参数

并未达到平衡值，而此时长程序参数已经达到最大值，

这说明合金时效经历的过程为：过饱和固溶体→Zr 原
子偏聚区即 G.P.区→非化学计量比有序相→化学计量

比有序相。 
图 5a 中成分序参数最初阶段(t*<10 000)表现为在

20 40 60 80 100 120

20

40

60

80

100

120

a 

20 40 60 80 100 120

20

40

60

80

100

120

b 

20 40 60 80 100 120

20

40

60

80

100

120

c 

20 40 60 80 100 120

20

40

60

80

100

120

d 

La
tti

ce
 P

oi
nt

 N
um

be
r 

Lattice Point Number 

a b c d

20 40 60 80 100 120

20

40

60

80

100

120

a 

20 40 60 80 100 120

20

40

60

80

100

120

b 

20 40 60 80 100 120

20

40

60

80

100

120

c 

20 40 60 80 100 120

20

40

60

80

100

120

d 

Lattice Point Number 

La
tti

ce
 P

oi
nt

 N
um

be
r a b c d



第 2 期                               张利鹏等：Al-Zr 中间合金热处理过程的微观相场模拟                          ·245· 

较大范围内有小的起伏，当 t*=10 000 时，曲线中心

较小范围内出现一峰值，在 t*=10 000～15 000 之间这 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
图 4  Al-3at%Zr 中 L12 结构有序相成分序参数和长程序参数随 

时间变化 

Fig.4  The variation of composition order parameter (a) and long 

range order parameter (b) of L12 for Al-3at%Zr at 

different moments 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
图 5  Al-6at%Zr 中 L12 结构有序相成分序参数和长程序参数随 

时间变化 

Fig.5  The variation of composition order parameter (a) and long 

range order parameter (b) of L12 forAl-6at%Zr at different 

moments 
一峰值迅速上升，大约从 0.1 上升到 0.2，但宽度没有

发生太大变化，直到 t*=22 500 时，曲线开始在升高

的同时变宽，当 t*=30 000 时，其峰值达到最大值，

其后高度不变，宽度逐渐变宽，对应有序相的长大过

程。成分序参数的这一变化过程说明，沉淀过程为失

稳分解和非经典形核的混合机制。经典形核理论认为：

新相晶核一开始就具有平衡相的成分值，相界处的成

分值突然下降为零，为明锐界面；非经典形核具有的

特点为：核心开始成分值较低，远小于平衡值；成分

分布在相界面处有一定空间延展尺度。在图 6a 中，t*= 
2 000 时，由于所加的热起伏项，成分有一定起伏，t*= 
5 000 时，在有序相的核心位置出现一明显的峰值，这

一峰值的出现导致它两边成分序参数值的下降，再由

图 6b 中的曲线可以看出，此时长程序参数已经达到最

大值，说明这一阶段有序相已经形成而且是通过周围

原子的正扩散形成的，非经典形核机制的特征表现得

更为显著。从图 4~图 6 可以看出，随着 Zr 原子百分

含量的增加有序相的沉淀机制由失稳分解机制到失稳

分解加非经典形核混合机制再到非经典形核机制逐渐

转变。对比图 5a 和图 5b、图 6a 和图 6b 可以看出，

当成分序参数还没有达到最大值时，长程序参数已经

达到最大值，而且从图 4b 到图 6b 中可以看出，长程 
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图 6  Al-6at%Zr 中 L12 结构有序相成分序参数和长程序参数随 

时间变化 

Fig.6  The variation of composition order parameter (a) and long 

C
om

po
si

tio
n 

O
rd

er
 P

ar
am

et
er

  

–10    0   10   20   30   40

0.25

0.2

0.15

0.1

0.05

0

t*=2 000 
t*=5 000 
t*=10 000 
t*=15 000 
t*=20 000 
t*=30 000 

a

Lo
ng

 R
an

ge
 O

rd
er

 P
ar

am
et

er
  

–10    0   10   20   30   40

Distance/nm 

1

0.8

0.6

0.4

0.2

0

t*=500
t*=3 500 
t*=4 000 
t*=5 000 
t*=10 000 
t*=20 000 
t*=30 000 

b

C
om

po
si

tio
n 

O
rd

er
 P

ar
am

et
er

 

–10     0    10    20    30 

0.25 

0.2 

0.15 

0.1 

0.05 

0 

a 
 

Lo
ng

 R
an

ge
 O

rd
er

 P
ar

am
et

er
  

–10     0    10    20    30 

Distance/nm 

1 

0.8 

0.6 

0.4 

0.2 

0 

t*=4 000 
t*=12 500 
t*=15 000 
t*=22 500 
t*=30 000 
t*=50 000 

b 

t*=500 
t*=4 000 
t*=10 000 
t*=15 000 
t*=22 500 
t*=30 000 
t*=50 000  



·246·                                          稀有金属材料与工程                                           第 38 卷 

range order parameter (b) of L12 forAl-6at%Zr at different 

moments 

序参数达到最大值所需要的时间步数越来越少。以上

分析说明，合金时效经历的过程为：过饱和固溶体

→G.P.区→非化学计量比有序相→化学计量比有序

相，并且随着 Zr 原子百分含量的增大最初形成的 G.P.
区存在的时间也逐渐缩短。 

3  结  论 

1) Al-3at%Zr、Al-6at%Zr 和 Al-15at%Zr 3 种合金

在 500 ℃时效过程中，过饱和基体中先形成富含 Zr
的原子聚集区即 G.P.区，接着这些 G.P.区中尺寸、浓

度较小的区域溶解消失，尺寸、浓度较大的区域不断

长大并进行有序化形成非化学计量比有序相而最终形

成化学计量比有序相。有序相的形状也由不规则状向

球状逐渐演化。  
2) Al-Zr 合金在 500 ℃时效过程中，Al-3at%Zr

中有序相的沉淀为失稳分解机制、Al-6at%Zr 中有序

相的沉淀为失稳分解加非经典形核混合机制、

Al-15at%Zr 中有序相的沉淀则表现为更为显著的非经

典形核机制；原子百分数在 3%～15%之间逐渐增大

时，合金中有序相的沉淀机制由失稳分解向非经典形

核过渡。 
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Microscopic Phase-Field Simulation of the Heat Treatment Process for Al-Zr 
Intermetallic Compound 

 

Zhang Lipeng, Chen Zheng, Wang Yongxin, Lu Yanli, Zhao Yan, Huo Jinliang 
(Northwestern Polytechnical University, Xi’an 710072, China) 

 

Abstract: The aging processes of three different component Al-Zr alloys of Al-3at% Zr, Al-6at%Zr and Al-15at%Zr were simulated 

through the microscopic phase-field dynamic model. The results indicate that the precipitation mechanisms of the Al3Zr ordered phase of 

L12 structure are the spinodal decomposition, the mixed mechanism of spinodal decomposition and non-classical nucleation, and the 

non-classical nucleation for the Al-3at% Zr, Al-6at%Zr and Al-15at%Zr alloys, respectively. The ordered phase is in the order of 

supersaturated solid solution, G.P. zone, nonstoichiometric ordered phase, and stoichiometric ordered phase. At the initial stage of 

evolution, the smaller G.P. zone of lower concentration dissolved but the larger G.P. zone of higher concentration grew up to form an 

ordered phase at last.  
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