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摘 要：金属增材制造涉及传热与传质、相变、晶粒生长、熔体流动等多个复杂物理过程，实现其微结构演变的定量

模拟难度大。 相场法采用序参量描述气/液/固相、晶粒形状/取向等复杂微结构，且能直接引入描述各物理过程的场变量

(如浓度、温度、熔体流速等)，在金属增材制造过程微结构模拟方面显示出巨大优势。本文简要介绍了相场法的发展和分

类，归纳了不同相场模型的特点，详细综述了不同相场模型在金属增材制造凝固过程中微结构演化模拟的研究进展，重

点探讨了不同相场模型在金属增材制造领域应用的优势与局限性。 最后，展望了相场法在金属增材制造领域的应用前

景，并指出其发展方向。
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Recent Progress and Perspectives of Phase-Field Modelling in
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Abstract： Metal additive manufacturing involves many complex physical processes such as heat and mass transfer, phase
transformation, grain growth, fluid flow, etc. It is difficult to quantitatively simulate the microstructure evolution of metal
additive manufacturing. The phase-field method can describe complex microstructures such as the gas/liquid/solid phase
and grain shape/orientation by using order parameters, and directly introduce field variables describing physical processes
(such as concentration, temperature, fluid flow rate, etc.), showing great advantages in the simulation of the microstructure
of the metal additive manufacturing process. In this paper, the development and classification of the phase-field method are
briefly introduced, the characteristics of different phase-field models are summarized, and the research progress of different
phase-field models in the simulation of microstructure evolution during the solidification process of metal additive
manufacturing is reviewed in detail. The advantages and limitations of different phase-field models in the application of
metal additive manufacturing are emphatically discussed. Finally, the application prospect of the phase-field method in
metal additive manufacturing is prospected, and its development direction is pointed out.
Key words： metal additive manufacturing; phase-field methods; finite interface dissipation; microstructure evolution;
alloy design
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金属增材制造技术，又称为金属 3D 打印技术，
被列入未来经济的十二大颠覆技术之一， 是工业
4.0 时代的关键技术[1-2]。 增材制造技术是通过三维
数字模型采用材料逐层累加来制造零件的技术。 相
对于传统的材料去除技术， 增材制造技术是一种

“自下而上”的累加方法。由于这一特点，金属增材制
造不需要传统的模具、刀具、夹具及多道加工工序，
通过三维重构可以快速而准确地制造任意形状的工
件，具有设计自由度高、能够制造复杂部件和定制化
产品等优势[3-4]。目前，金属增材制造广泛应用于航空
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航天、医疗、能源、自动化、海洋等领域[5-6]，用于制造
诸如定制化的金属植入物 [7]、带有内部冷却通道的
涡轮叶片 [8]、发动机和涡轮的歧管以及具有优化强
度重量比的点阵结构和桁架网络[9]等。

在金属增材制造过程中，高能热源快速扫过材
料表面，材料局部经历快速熔化-凝固过程，导致熔
池区域具有极高的温度梯度和冷却速率[6,10]，产生与
传统工艺不同的微观组织。 同时，合金成分及工艺
参数的选择会对熔池的形貌、热循环、凝固过程中
的冷却速率以及温度梯度造成影响，从而影响微结
构的演化，最终影响工件的性能。 因此，由于成型过
程不同，基于传统工艺开发的合金体系及相关工艺
参数不再适用于增材制造过程[11]。 为了制备高性能
产品，开发金属增材制造专用的合金成分及相关工
艺至关重要[12-15]。 长期以来，对增材制造用合金的成
分与工艺开发主要依赖于传统的“试错法”[16-20]。 试
错法需要通过不断的实验尝试来调整合金成分及
工艺参数获得所期望的性能特征。 然而，金属增材
制造制备过程冶金反应复杂且需调控的工艺参数
多 [21]，若要对大量合金成分在不同工艺参数下进行
系统的实验研究， 则需要消耗大量的人力和财力，
且实验研究周期长， 限制了金属增材制造的快速
发展[22-24]。

随着凝固理论和计算机技术的逐渐完善和成
熟，通过数值模拟的方法可以实现对材料凝固过程
微结构演变的描述。 对凝固过程中微结构组织进行
数值模拟可以系统地研究合金的凝固组织随工艺
参数的演变规律， 从而更好地对金属增材制造过
程进行设计，获得高性能产品。 常用的微结构模拟
方法包括相场法 [ 25-29]、蒙特卡洛法 [ 30-32]和元胞自
动机 [12,33-36]。蒙特卡洛法是一种基于概率统计理论的
数值方法，只能模拟晶粒的大小和形状。 元胞自动
机是一种网格动力学模型，具有模拟复杂系统时空
演化过程的能力[37]，可以准确模拟枝晶形貌及晶粒
取向演化[38-40]。 而相场法除了能获得晶粒或粉末颗
粒的演化、枝晶的形状、尺寸等信息外，还能定量描
述凝固过程中的溶质分布和显微偏析等[41]。因此，在
金属增材制造微结构模拟中常采用相场法对微结
构演化进行研究，探究不同合金成分和不同工艺参
数对凝固微结构的影响，为合金成分及工艺设计提
供指导。

金属增材制造涉及传热与传质、相变、晶粒生
长、熔体流动多个物理过程，微结构演化的影响因
素复杂，这给增材制造合金设计和性能调控带来了
挑战。 相场法采用序参量描述气/液/固相、晶粒形状

/取向等各种复杂的微结构，并能直接引入描述各种
物理过程的场变量(如应力/应变、熔体流速、温度、
浓度、电/磁场等)，在增材制造过程结构模拟与机理
探究方面显示出巨大优势。因此，本文简要介绍了相
场法的发展与分类， 综述了近年来相场方法在金属
增材制造领域的研究进展， 并详细分析不同相场模
型在金属增材制造微结构演模拟中的优势与不足。
最后， 针对相场法在金属增材制造微结构演变的高
效、定量模拟乃至合金设计中的应用进行展望，并指
出发展方向。

1 相场法简介

自 90年代初以来，相场法广泛应用于各种材料
过程的微结构演变模拟[28,42-46]。 相场法选取一组合适
的场变量构建体系的自由能泛函 (包括体系的化学
自由能、界面能等)，基于变分原理在数值计算过程
中使体系的自由能达到最小， 从而实现了体系微结
构演变的模拟。 相场法引入场变量描述界面的变
化， 避免了传统的尖锐界面模型中需要追踪相界
面位置的数值困难，可以进行复杂微结构的三维模
拟[47-48]。 相场法主要分为两大类[49]，一类是由 Chen[50]

和 Wang[51]基于 Khachaturyan 提出的微观理论发展
而来的微观相场模型， 这类相场主要应用于固态相
变过程，如从无序基体中析出有序金属间相、马氏体
相变等。 此外，Chen 将序参量推广到了多域结构
(multi-domain structure)， 用于研究多晶结构的晶粒
生长及晶粒长大过程[52-58]。 另一类是连续相场模型，
由 Langer[59]基于 Hohenberg 等 [60]提出的 model C 发
展而来，这类相场模型主要应用于凝固过程，如研究
复杂枝晶形貌的生长、溶质元素偏析等[25,28]。 本章主
要介绍用于凝固过程的连续相场模型。

常用的连续相场模型包括Wheeler-Boettinger-Mc
Fadden(WBM)相场模型 [61-62]、Kim-Kim-Suzuki (KKS)
相场模型 [ 63-64]、Karma 相场模型 [ 48,65-66]、多相场模
型 [29,67-68]等。Wheeler 等[61-62]基于热力学守恒定律将纯
物质的相场模型推广到了二元合金体系， 建立了
WBM相场模型， 该模型可以再现高凝固速率下的
溶质截留现象。 不足的是，WBM相场模型[61]假设界
面上的任意点都是具有相同成分的固相和液相混合
物， 从而导致界面上出现不连续的化学势跳跃；此
外，WBM 相场模型的模拟界面厚度也会影响模拟
结果。针对WBM相场模型存在的缺陷，Kim等[63]在
WBM 相场模型的基础上进行了修正， 并发展了
KKS相场模型。KKS相场模型认为界面上每个点具
有独立的固相成分和液相成分， 在局部平衡的假设
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下，每个点固相与液相具有相同的扩散势。 KKS 相
场模型虽然在热力学上接近真实体系的能量，但是
由于计算效率低， 不能用于大规模的数值模拟，限
制了相场方法的进一步发展和应用。 为了解决模拟
效率的问题，Karma 和 Rappel[66]在纯物质凝固的相
场模型中将界面厚度从真实的物理界面厚度 (纳米
级)延展到微米级别，大大提高了运算效率和模拟尺
度。 然而，在合金凝固过程中，由于固液两相的扩散
系数不相等，在将界面延展至微米尺度时，界面上
的化学势会出现不正常的跳跃，导致界面上溶质的
回流，从而产生不合理的数值溶质截留现象。 针对
这一问题，Karma 等在用于纯物质相场模型中加入
反溶质截留项，以此来消除界面延展引起的数值溶
质截留现象从而将模拟延展到了微米级别，实现了
二元稀溶液的定量模拟。 随后，Echebarria 等[69]通过
渐近分析证明了加入反溶质截留的相场模型可以
消除界面上的化学势不连续现象，并且从数值模拟
说明了该溶质截留项对模拟结果有明显的改善。 然
而，Karma 相场模型加入反溶质截留项是为了消除
界面变宽造成的化学势跳跃，使模拟结果接近平衡
状态。 因此，Karma相场模型无法准确定量描述非
平衡状态下的微结构演化过程。

值得一提的是，Steinbach 等[68]基于准平衡近似
建立了可以描述具有任意数目取向不同的晶粒体
系的相场模型，即多相场模型。 该模型可以更好地
描述真实体系的微结构演变过程。 但传统多相场模
型或基于局部 / 准平衡假设，或给定溶质分配系数，
不适用于描述非平衡状态下的微结构演变过程。 针
对这一问题，Steinbach和 Zhang[70-72]在多相场模型框
架下发展了有限界面耗散相场模型。 该模型为每个
相浓度引入一个演变方程，消除了界面上的热力学
限制， 能够模拟任意热力学状态下的微观结构演
变 。 此外 ， 有限界面耗散相场模型还可消除与
CALPHAD 热力学数据库耦合过程繁复的平衡计
算，实现二者之间的直接耦合[72]，提高了模拟的准确
性和效率。

2 金属增材制造的相场模拟现状

在金属增材制造过程中，合金成分及工艺参数
的选择会对熔池形貌、凝固过程的冷却速率以及温
度梯度造成影响，从而影响微结构演化过程，最终
影响工件的性能。 为了获得高性能的产品，相场法
在金属增材制造中的关于凝固微结构演化以及缺
陷形成机理的研究不断增加。 目前相场法在金属增
材制造中的应用主要分为两大类：一类是由晶粒长

大相场模型发展而来， 该类模型采用多个序参量表
示晶粒/粉末颗粒、保守序参量表示孔洞/实体，本文
将这类相场模型称为多序参量相场模型。 多序参量
相场模型忽略了浓度的变化，减少了计算量，可以进
行较大尺度的模拟， 可描述金属增材制造过程中熔
池全域的缺陷、晶粒或粉末颗粒的演化，但是无法获
得复杂的枝晶形貌、溶质分布以及溶质偏析等。而
另一类是应用于凝固过程中的连续相场模型，该
类相场模型用相场变量表示液相或固相， 同时考
虑了熔池中浓度场的演化， 可用于定量描述增材
制造凝固过程中熔池内部复杂的微结构演化(枝晶/
等轴晶生长)及成分分布(溶质偏析)。 但由于溶质
的扩散过程很慢，其计算效率较低，因而模拟尺度
相对较小。
2.1 多序参量相场

多序参量相场模型是基于 Chen 或 Moelans
等 [52-53, 57-58]提出的晶粒长大相场模型发展而来，采用
多组序参量表示晶粒/粉末或者不同状态的相。 多序
参量相场模型根据序参量所描述的相数量又可以分
为两类：一类是单相多序参量相场模型，该类相场模
型只考虑固相， 采用多组序参量表示不同的晶粒取
向；另一类是多相多序参量相场模型，该类相场模型
考虑固、液两相或固、液、气三相，使用两组序参量分
别表示不同的相和不同的晶粒取向。
2.1.1 单相多序参量相场模型

单相序参量相场模型由于只考虑了固相， 因此
局限于描述晶粒的演化过程。Liu等[73]采用多个序参
量描述晶粒，同时耦合有限元求解的温度场，模拟了
选区电子束熔化 (selective electron beam melting,
SEBM) Ti-6Al-4V 合金多层单道扫描过程中的晶粒
生长过程，获得了不同扫描速率下的晶粒形貌特点，
如图 1(a)所示。 随后，Liu 等[74]将该相场模型与形核
模型相结合， 探究不同扫描策略下金属增材制造
IN718 合金随温度梯度以及冷却速率变化的凝固图
谱。如图 1(b)所示，该凝固图谱很好地揭示了增材
制造 IN718 的柱状晶-等轴晶转变 (columnar to e-
quiaxed transition, CET)转变机理。 Chadwick 等[75]基
于 Moelans的晶粒长大模型发展了一个考虑固液界
面快速移动、 结合移动的稳态热源温度场的相场模
型。 该模型考虑了具有各向异性的界面动力学参数
(界面迁移率)对晶粒形貌的影响，用于模拟单道扫
描 316L不锈钢三维晶粒形貌的演化， 得到了不同
时间下的熔池区域晶粒形貌演化(图 2(a))，同时将模
拟的晶粒边界与半经验公式求解的迹线对比， 结果
吻合较好(图 2(b))。 此外，在给定各向异性参数时，
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图 2 相场模拟的 316L不锈钢金属增材制造过程中晶粒形貌与熔池表面动力学参数的演变：(a)晶粒在不同时刻的形貌演化过
程，(b)模拟的晶粒边界迹线与半经验公式结果对比，(c)熔池表面相对界面迁移率(μ(n)/μ0)随时间的变化[75]

Fig.2 Evolution of grain morphology and kinetic parameter variation during metal additive manufacturing of 316L stainless steel
according to phase-field simulations: (a) evolution of grain morphology at different moments, (b) comparison between simulated grain
boundary trajectory and the result from semi-empirical formula, (c) variations in the value of relative mobilities (μ(n)/μ0) along the melt

pool surface over time[75]

图 1 相场法预测随不同工艺参数变化的晶粒形貌：(a)选区电子束熔化制备 Ti-6Al-4V 合金过程中晶粒形貌的转变与电子束扫
描速度的关系，(b)金属增材制造制备 IN718 合金过程中晶粒形貌随温度梯度 G，凝固速率 R 变化的凝固图谱[73-74]

Fig.1 Variation of grain morphologies with different process parameters predicted by the phase-field method: (a) the transition of grain
structure as a function of the electron beam scanning speed during the process of SEBM fabrication of Ti-6Al-4V, (b) solidification

map of grain structure of additive manufacturing IN718 varied with thermal gradient G, solidification rate R[73-74]

熔池表面的动力学参数(相对界面迁移率)会随时间
发生改变，如图 2(c)所示。通过定性和定量的分析各
向异性参数以及动力学参数对晶粒生长的影响，揭
示了熔池中晶粒竞争生长的机理。
2.1.2 多相多序参量相场模型

多相多序参量相场模型在传统晶粒长大相场

模型的基础上考虑了液相甚至是气相。因此，除了可
以模拟晶粒形貌演化过程外还可模拟孔洞等缺陷的
形成，以及用于探究不同工艺参数对孔隙率、致密度
的影响。

Yang等[76]采用多个序参量分别表示固、液两相
和不同晶粒取向， 考虑了熔池中的热-熔体流动，同
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图 3 相场模拟的 SLM过程中 XZ 截面晶粒演化：(a)第 1 层第 1 轨道，(b)第 1 层第 2 轨道，(c)第 1 层第 3 轨道，(d) (c)中黑色
虚线框内的晶粒演化，(e)扫描第 2 层后，(f)扫描第 3 层后。 白色虚线曲线表示第 1 层和第 3 层扫描轨迹的熔池边界，白色虚线
直线表示第 2 层第 1 轨道的熔池边界。 (b)和(c)中白色圆圈的晶粒形貌说明了基板中晶粒的粗化，(e)和(f)中红色圆圈的晶粒形

貌说明了第 3 层扫描时第 2 层未重熔区域的晶粒演化。 (e)和(f)中的红色箭头表示晶粒生长方向[76]

Fig.3 Grain evolution in the XZ cross section during the phase-field simulated SLM process: (a) 1st track in the 1st layer, (b) 2nd track in
the 1st layer, (c) 3rd track in the 1st layer, (d) grain evolution in the black dashed box in (c), (e) after scanning the 2nd layer, (f) after

scanning the 3rd layer. The white dashed curves represent the molten pool boundaries of the scanning tracks in the 1st and 3rd layers, and
the white dashed straight line represents the molten pool boundary of the 1st track in the 2nd layer. The grain morphologies in the white
circles in (b) and (c) illustrate the grain coarsening in the substrate, and the grain morphologies in the red circles in (e) and (f) illustrate

the grain evolution in the unremelted region of the 2nd layer during the 3rd layer scanning[76]

时耦合了形核模型来模拟非均质形核， 模拟了 3
层3 道选区激光熔化 (selective laser melting, SLM)
过程。 在激光扫描的过程中，晶粒非均匀形核并沿
垂直于熔池边界的方向生长。如图 3(b~c)所示，随着
扫描道数的增加，晶粒“A”部分熔化，再通过外延生
长进入第 3道熔池；如图 3(b~d)所示，同时可以观察
到图 3(b~c)中的熔池边界的大晶粒发生粗化、小晶
粒消失(白色圆圈区域)。 当进行第 2层激光扫描时，
第 1层部分晶粒发生重熔(见图 3(e)蓝色方框区域)；进
行第 3 层扫描时，晶粒的取向发生改变(见图 3(e~f)
中红色箭头)。 从模拟结果可知，该模型可以模拟多
层多道扫描策略下的晶粒形核长大、竞争生长、外延
生长、晶粒重熔以及晶粒粗化等现象，但其不足在
于该模型没有考虑两相之间的溶质扩散，而两相之
间的成分差也会影响晶粒的生长。

Lu 等 [77]发展了多相多序参量相场模型来模拟
多层多道粉床增材制造过程。 该模型采用多个序参
量表示晶粒取向以及气、固、液 3 相，同时引入保守
场变量来表示密度。 该模型不仅可以描述晶粒形貌
的演化过程，还可以模拟缺陷的形成过程。如图 4所
示， 该工作模拟了多层多道激光粉床增材制造过
程，从(a)到(e)扫描层数逐渐增加。随着激光的扫描，

熔池不断移动，未熔化区域出现了固态烧结现象，部
分熔化区域发生了晶粒长大， 同时也能观察到局部
熔化孔隙、球化孔隙、孔洞等缺陷。 基于相场模拟结
果，Lu 等探究了不同激光功率以及扫描速率对熔池
尺寸、孔洞以及晶粒形貌的影响。 然而，该模型忽略
了流体对流的影响， 只适用于低或中等激光功率的
工艺过程。

Yang等[78-80]采用多个序参量表示粉末颗粒以及
固液气三相， 发展了粉末增材制造的热—熔体—微
结构耦合的非等温相场模型， 模拟了选区激光熔化
粉末增材制造过程，揭示了熔池内部晶粒取向、晶粒
形状等微观结构演化、 气孔形成与热束扫描参数之
间的关联。 图 5所示为选区激光熔化微结构与激光
束功率 P、扫描速度 v之间的关系。 由图 5(a)可以看
出，致密度等值线并不沿着直线 P/v 方向延伸，表明
热束的比能量 P/v 并不能完全精确预测微结构特
征。 但对图 5(a)的数据进行近似处理发现：当 P和 v
满足 P-0.25v-100>0时， 选区熔化可获得大于 90%
的致密度。 图 5(b)所示为选区熔化生成的几种典型
的微结构；图 5(b1~b2)所示为倾斜柱状晶粒，并伴有
少量气孔；图 5(b3~b5)所示为柱状晶粒，但存在大量
不规则气孔；从图 5(b6)可见选区未发生大面积熔
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图 4 增材制造过程的二维相场模拟结果：(a~c) 第一层的扫描方向为从左到右, 依次为起始、中段和末端，(d~e)第二层的扫描方
向为从右到左，依次为中段和末端[77]

Fig.4 2-dimensional phase-field simulation results of the additive manufacturing process: (a~c) beginning, middle and end of the first
layer. The scanning direction is from the left side to the right side, (d~e) middle and end of the second layer. The scanning direction is

from the right side to the left side[77]

图 5 不同扫描参数选区熔化 316L不锈钢粉末的致密度和微结构信息： (a)致密度随热束功率和扫描速度的变化分布图，
(b1~b7)不同热束扫描参数对应的微结构形貌，其中(b1)扫描速度为 2000mm/s，激光功率为 600W，(b2)扫描速度为 1250 mm/s，激光功
率为 400 W, (b3)扫描速度为 2 000 mm/s，激光功率为 500 W，(b4)扫描速度为 2 500 mm/s，激光功率为 500 W，(b5)扫描速度为
2 500 mm/s，激光功率为 400 W，(b6)扫描速度为 3 000 mm/s，激光功率为 400 W，(b7)扫描速度为 3 000 mm/s，激光功率为

250 W，(c)倾斜柱状晶粒，(d~e)不同尺寸的规则 / 不规则气孔[80]

Fig.5 Densification factor and microstructure of selective melted 316L stainless steel powder under different scanning parameters:
(a) distribution of structural densification factor with heat beam power and scanning speed, (b1~b7) microstructure under different

scanning parameters, (b1) scanning speed is 2 000 mm/s and laser power is 600 W, (b2) scanning speed is 1 250 mm/s and laser power
is 400 W, (b3) scanning speed is 2 000 mm/s and laser power is 500 W, (b4) scanning speed is 2 500 mm/s, laser power is 500 W,

(b5) scanning speed is 2 500 mm/s, laser power is 400 W, (b6) scanning speed is 3 000 mm/s, laser power is 400 W and (b7) scanning
speed is 3 000 mm/s, laser power is 250 W, (c) inclined columnar grain, (d~e) regular/irregular pores with different sizes[80]
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图 6 Karma 相场模型在激光粉床熔化 Ni-Nb 合金中的应用：(a)二维模拟结果，(b)三维模拟结果，(c)不同维度相场模拟的溶质
偏析系数对比，(d)相场模拟的一次枝晶间距与不同比例几何模型预测结果的对比[82-83]

Fig.6 Applications of Karma's phase-field model in L-PBF Ni-Nb alloy: (a) two-dimensional simulation results, (b) three-dimensional
simulation results, (c) comparison of solute segregation coefficients of phase field simulation in different dimensions, (d) phase-field

simulated cell spacing data compared with different scaling predictions[82-83]

化，熔池间断；从图 5(b7)可见选区无熔化。 该工作模
拟得到的倾斜柱状晶粒和无规则气孔等微结构特
征，与实验结果相对吻合，如图 5(c~e)所示。
2.2 连续相场

在金属增材制造制备过程中， 熔池内部凝固速
度极快，处于强烈非平衡状态，溶质原子在固相中的
固溶度远高于平衡状态，形成过饱和固溶体，对工件
的性能以及后续热处理工艺的选择有很大影响 [4]。
因此考虑凝固过程中熔池内部浓度的变化， 对增材
制造过程的非平衡凝固机理进行研究至关重要。 下
面对连续相场模型在增材制造中的应用进行了总
结，以下根据相场模型类型进行依次介绍。
2.2.1 Karma相场模型

在增材制造微结构模拟中应用较早的是 Karma
相场模型。 该模型主要用于模拟熔池局部区域枝晶
形貌的演化及溶质浓度分布， 并将获得的定量微结
构信息与实验数据进行对比验证。 Fallah 等[81]首先
将 Karma 相场模型应用到激光能量沉积 TiNb 合金
中， 模拟熔池局部不同区域的二维枝晶形貌演化及
溶质浓度分布。 随后 Ghosh 等[82-83]同样采用 Karma
相场模型对激光粉床熔化 (laser powder bed fusion,
L-PBF)制备 NiNb 合金的凝固过程进行了二维[82]和
三维[83]相场模拟，模拟结果如图 6(a~b)所示。 一次枝
晶间距的理论值可以通过不同长度尺度参数乘积的
幂方计算[84]。 如图 6(d)所示，相场模拟得到的三维一
次枝晶间距比二维一次枝晶间距更小， 且位于 2 个

不同理论数值的中间， 结果表明相场模拟的三维一
次枝晶间距更接近理论值。 同时将相场模型预测的
不同维度下的溶质偏析系数以及平衡分配系数进行
对比(图 6(c))，从图中可以看出，尽管 Karma 模型消
除了界面厚度造成的数值溶质截留影响， 仍会出现
物理溶质截留现象， 这表明激光粉床熔化的凝固过
程偏离平衡状态。 Sahoo 等[85]进一步发展了 Karma
相场模型， 将其耦合有限元求解的温度场用于模拟
电子束粉床熔化 (electron beam additive manufactur-
ing, EBMA) Ti-6Al-4V 凝固过程的微结构演化，得
到了不同温度梯度、 扫描速率下枝晶形貌及溶度分
布。 不足的是该模型假设界面处于局部平衡状态且
忽略了固相的扩散。 随后，Keller等[86]通过有限元方
法求解热历史模型获得了激光熔池的温度分布，熔
池表面温度与 Inconel 625 上的原位热图测量结果
一致。 随后从温度场中提取凝固参数(如温度梯度、
冷却速率等)分别代入 DICTRA和 Karma 相场模型
中模拟了 NiNb 合金激光粉床熔化过程中熔池局部
微结构演化。 图 7(a)为 DICTRA模拟预测的 γ相成
分分布随与二次枝晶核距离的变化，而图 7(b)为相
场模拟的胞状晶浓度分布。 从图中可以看出相场法
模拟的 Nb 元素分布与 DICTRA存在明显差异。 这
是因为 DICTRA 是一维模拟，而相场法可以进行二
维模拟，考虑界面曲率以及溶质截留的影响，Karma
相场模型模拟的结果更加接近实际值。此外，该工作
将模拟得到的一次枝晶间距与 Hunt 解析解以及
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图 7 激光粉床熔化 Ni-4%Nb(质量分数)合金 DICTRA 及相场模拟结果：(a) DICTRA 模拟预测 γ 相成分分布随与二次枝晶核距
离的变化，(b)相场模拟 Ni-4%Nb(质量分数)合金在凝固速率为 25 mm/s时生长 1.3 ms后的胞状结构，(c)相场模拟一次枝晶间

距与解析模型的对比[86]

Fig.7 DICTRA simulation and phase field simulation of L-PBF Ni-4%Nb(mass fraction) alloy: (a) composition profiles in γ as a
function of distance from the secondary dendrite core predicted by DICTRA simulation, (b) cellular microstructure in Ni-4%Nb(mass
fraction) alloy predicted by phase-field simulation after 1.3 ms of growth with Vs=25 mm/s, (c) comparison of primary dendrite arm

spacing measured from simulated microstructures with analytical models[86]

Kurz-Fisher解析解进行对比。如图 7(c)所示，结果吻合
较好。 Liu 等 [87]将 Karma 相场模型与热晶格 Boltz-
mann 方法相结合模拟熔池局部区域传热和流体流
动下的微结构演变， 并将其应用到了激光粉床熔化
制备 Al10Si 合金中，揭示了二次枝晶臂形成的微观
机理。

Karma相场模型适用于二元合金接近平衡状态
凝固过程的定量模拟， 获得不同工艺参数下的枝晶
形貌、一次枝晶间距以及溶质偏析等。 但 Karma 相
场模型加入反溶质截留项是为了消除界面变宽造成
的化学势跳跃，使模拟结果接近平衡状态。 因此，尽
管 Karma 相场模型模拟增材制造凝固过程中微结
构演化时出现了溶质截留现象， 但无法定量描述增
材制造过程产生的溶质截留， 以至于无法准确描述
浓度场的分布[82-83]。
2.2.2 WBM相场模型

Karma相场模型在应用时大多未考虑熔池中温
度场的演化且局限于熔池局部区域的微结构演化。
Acharya 等 [88]将 WBM 模型中相场方程与菲克第二
定律相结合，同时耦合热传导方程，预测了选区激光
熔化 IN718 合金(简化为二元合金)凝固过程中熔池
不同位置截面枝晶形貌及浓度场演化 (图 8(a~b))，
并将模拟的熔池表面微结构形貌(图 8(c))与实验数
据(图 8(d))进行对比，结果显示枝晶的生长方向与
实验结果吻合较好。 此外， 相场模拟的一次枝晶间
距、微观偏析也与实验数据吻合较好。 然而，为了获
得非平衡过程中溶质偏析信息， 该工作通过连续生
长模型(continuous growth model, CGM)[89]的关系式
得到了溶质偏析系数， 从而分别获得溶质原子在液

相和固相中的浓度，并以此判断溶质偏析的程度，本
质上并不是通过相场模拟获得非平衡状态下准确的
浓度分布。
2.2.3 多相场模型

Karma 相场模型以及 Acharya 等的工作局限于
二元合金， 而实际的增材制造用合金大多是多元合
金。 针对这一问题，Park等[90]采用基于多相场模型[68]

开发的 MICRESS 软件模拟了激光粉床熔化制备多
元合金 AlSi10Mg熔池局部三维形貌演化。 所模拟
的凝固枝晶取向与实验一致， 而且先凝固的枝晶对
后凝固枝晶的取向具有很大影响。 此外，Kundin等[91]

基于多相场模型开发了考虑到所有相之间热力学因
子差异的定量相场模型，并将模型应用于 SLM制备
多组分锰钢过程， 模拟冷却速率为 1×105 K/s时，凝
固微结构演化以及元素分布。结果表明，相场模型预
测的一次枝晶间距以及锰元素分布与实验数据吻合
较好。 虽然多相场模型及基于多相场发展的相场模
型适用于多元多相体系，但因其采用了准平衡假设，
无法准确描述高冷却速率下增材制造工艺凝固过程
的溶质分布，例如冷却速度可达 1×107 K/s的选区激
光熔化工艺。
2.2.4 有限界面耗散相场模型

近年来，Steinbach 和 Zhang 在多相场模型基础
上开发了有限界面耗散相场[70-72]。由于该模型可以描
述多元多相体系非平衡状态下微结构演化过程，在
金属增材制造中的应用不断增多。 Karayagiz等[92]将
有限元求解的温度场与有限界面耗散相场模型进行
弱耦合， 定量模拟了激光粉床熔化 NiNb 合金凝固
过程中的微结构演化，并将模拟得到的枝晶形貌、一
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图 9 有限界面耗散相场模型在 Ni-Nb 合金中的应用： (a)相场模拟的一次枝晶间距(PDAS)随冷却速率的增加而减少，(b)有限
界面耗散相场模型模拟的溶质偏析系数 Kv与 Ghosh 等的模拟结果进行对比，(c)不同温度梯度、冷却速率下的形貌、胞状偏析

结构以及微观偏析变化，(d)高线能量密度条件下沿熔池边界的不同冷却速率下胞状结构和尺寸的变化[92]

Fig.9 Applications of phase-field model with finite interface dispassion in Ni-Nb alloy: (a) the calculated primary dendrite arm spacing
(PDAS) reduced as the cooling rate increased, (b) comparison between the simulated segregation coefficients Kv from Ghosh et al.
(conventional PF model) and this work (finite interface dissipation PF model) in the quasi-binary Ni-Nb alloy, (c) the variation in
morphology, size of cellular segregation structure, and microsegregation as a function of growth rate and temperature gradient,
(d) variation in the cellular structure and size at varying cooling rates along the melt pool boundary under high LED condition[92]

图 8 激光粉床熔化制备 IN718 合金过程中相场模型预测熔池区域不同截面微结构形貌与实验结果对比：(a)纵向截面微结构相
场分布，(b)垂直截面微结构相场分布，(c) 横向横切面显示出过冷度较高时的树枝状结构，(d) 浓度等高线观察到的树枝

状结构 [88]

Fig.8 Comparison of phase-field predicted microstructure morphologies along different cross sections in the melt pool region and the
corresponding experimental results during the L-PBF IN718 process: (a) longitudinal cross section colored according to phase field
(f=0 indicates liquid, f=1 indicates solid) showing dendritic structure , (b) transverse cross section colored according to phase field
(f=0 indicates liquid, f=1 indicates solid) showing dendritic structure for higher undercooling , (c) transverse cross section showing

dendritic structure for higher undercooling, (d) dendritic structure observed from concentration contour[88]

次枝晶间距与实验数据进行对比， 验证模拟的准确
性(图 9(a))。 此外，该工作对比了有限界面耗散相场
模型得到的溶质偏析系数与 Ghosh 等[82]采用 Karma

相场模型模拟的溶质偏析系数(图 9(b))，结果表明
有限界面耗散模型能更准确地描述非平衡过程。 同
时该工作通过大量模拟获得了以温度梯度和冷却速
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图 10 有限界面耗散相场模型在 Al-Si合金中的应用：(a)凝固过程温度场分布，(b)有限界面耗散相场模型模拟 xz 截面胞状结
构的相场分布及浓度场分布，(c) PF模拟过程中形成的微孔结构[93]

Fig.10 Application of the phase-field model with finite interface dispassion in Al-Si alloy: (a) temperature field distribution,
(b) phase-field simulation results of the phase field distribution and concentration field distribution of the cell structure through the
xz-plane, (c) microcellular structure formed during PF simulations, sliced through the xz-plane of the simulation domain, 0.2 μm

below the solidification front[93]

率为变量的凝固图谱以及不同线能量密度、 不同冷
却速率下的枝晶形貌(图 9(c))。 O’Toole等[93]提出了
一种多尺度多物理模拟方法，结合介观尺度的有限界
面耗散模型与计算流体动力学计算的宏观温度场
(图 10(a))模拟了激光粉床熔化 Al-10%Si(质量分数)
的凝固微结构演化过程(图 10(b~c))。Nomoto等[94]分
别采用多相场模型和有限界面耗散相场模型对多元
镍合金(Ni(Bal.)-Al-Co-Cr-Mo-Ta-Ti-W-C)激光粉床
熔化过不同冷速下等轴晶和柱状晶的生长进行了模
拟， 发现处于准平衡状态的一次枝晶间距与非平衡
状态的结果存在差距。

有限界面耗散相场模型适用于任意热力学状态
的相变微结构演变过程， 同时可以应用于多元多相
体系的定量模拟。 但考虑到原始有限界面耗散相场
模型为抛物线型， 无法重现在高凝固速率下的完全
溶质截留现象[95-98]，限制了其在高凝固速率选区激光
熔化过程中的应用。 中南大学张利军课题组[99]尝试
修正有限界面耗散相场中用于描述界面内溶质再分
配过程的动力学参数， 初步构建了双曲线型有限界
面耗散相场模型， 很好地重现了高凝固速率下的完
全溶质截留现象， 进一步拓宽了有限界面耗散相场
模型的应用范围。

3 结论与展望

本文详细综述了金属增材制造领域相场模型
的发展及其在微结构演变模拟中的应用现状，探讨
了不同相场模型在金属增材制造领域应用的优势
与局限性。 尽管近年来相场法针对金属增材制造过
程中的晶粒、粉末颗粒、枝晶形貌以及缺陷等演化
过程取得了一定的进展，但仍处于初级阶段。 为了
实现工业合金增材制造过程微结构演变的定量模
拟乃至高性能增材制造合金设计，仍存在较多科学
问题亟待解决：

(1)适用于增材制造过程的定量相场模型。 定量
的相场模型是实现微结构演变定量模拟的前提。 增
材制造的凝固过程中冷却速率大，合金处于非平衡
状态甚至于极端非平衡状态，因此亟需开发适用于
非平衡快速凝固的定量相场模型。目前，Karma相场
模型和传统的多相场模型无法定量描述非平衡过
程中的浓度分布。 有限界面耗散相场模型可以描述
非平衡的相变过程，但其抛物线形式无法描述高凝
固速率的完全溶质截留现象[98]。因此，进一步改进有
限界面耗散相场模型(如：双曲线型有限界面耗散
相场模型 [99])，使其能适用于更加宽广的凝固速率范
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围，有望获得适用于增材制造过程的定量相场模型。
(2)耦合多物理场的跨尺度微结构模拟。 增材制

造过程涉及温度场、流场、相场、浓度场等多个物理
场， 仅考虑其中的一个或几个不足以定量描述增材
制造过程合金的微结构演变。 但这些物理场的动力
学时空尺度具有几个数量级的差异，例如：温度场的
热传导过程是宏观现象， 而浓度场的溶质迁移过程
则是介观尺度。因此，有必要进行耦合多物理场的跨
尺度微结构模拟。目前，已有研究将温度场与连续相
场模型以弱耦合的方式模拟熔池内部微结构的演化
过程[85-86, 92-93]，但尚未有研究可以使用强耦合的方式
同时求解跨尺度的多个物理场方程。 值得一提的是，
目前采用自适应网格划分的有限元求解算法已较为
成熟，结合 MPI (massage passing interface)并行 [79]和
GPU (graphics processing unit) [100]加速等手段，或为
实现耦合多物理场的跨尺度模拟提供了可行的解决
方案。

(3)增材制造多元合金的高效设计。 为了获得高
性能的增材制造合金，构建其“成分-工艺-微结构-
性能” 定量关系具有重要意义。 相场法耦合多物理
场可以实现增材制造多元合金微结构演变的定量模
拟，进而建立合金“成分-工艺-微结构”的定量关
系。 而对于目标合金“微结构-性能”的定量关系，则
可采用机器学习结合实验数据来实现其高效建
立 [101-102]。 因此，机器学习与相场法相结合有望加速
构建“成分-工艺-结构-性能”的定量关系，实现增
材制造多元合金的高效设计。
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