
Hot Working Technology 2011, Vol.40,No.2

材料热处理技术 Material & Heat Treatment 2011年 1月

镍基高温合金具有优良的高温性能， 是目前制
造先进航空发动机涡轮叶片的主要材料，随着航空
发动机性能的提高， 对合金的高温性能要求也越来
越高，合金也随之迅速发展， 合金的制备技术由普
通铸造的多晶发展到定向凝固的柱晶以及单晶，合
金的成分也由一代发展到四代甚至五代 [1]。 合金成
分发展最显著的特征就是在合金中加入 Re和 Ru，而
Re 和 Ru 都属于稀贵金属， 合金加入 Re 和 Ru 后，
成本急剧提高，严重限制了合金的应用，因此寻求成
本较低， 性能较高的合金一直是高温合金工作者的
研究重点。
镍基高温单晶合金的基体组织是 γ 相，增强相

是 γ′相，合金主要靠 γ′相提高持久 / 蠕变性能，γ′相
的形态、数量对合金性能有较大影响。 Al 是 γ′相的
主要形成元素，Al 含量的多少对合金中 γ′相数量有
较大的影响，目前应用的镍基单晶合金中 Al 的加入
量为 2.1%～7.0%[2]，合金中的 γ′相数量约为 60%(体
积分数)。 已有研究表明 [3]，增加 γ′相数量有利于提
高合金的高温持久性能，因此，本研究拟在目前已经
应用的一种镍基单晶合金基础上， 继续提高 Al 含
量， 探究 Al含量对合金组织及持久性能的影响，以
期为以后的合金设计做基础性研究。

1 实验方法
实验合金的设计成分如表 1所示。 母合金采用

ZGJL-0.025 型真空感应炉熔炼，单晶试样的制备在
ISP05DS/SC 单晶炉上进行，模壳温度为 1560℃，拉
晶速率为 4mm/min， 所采用的方法为螺旋选晶法。
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图 3 S1 合金的透射电镜选区明场像
Fig.3 Selected-area bright field in the S1 alloy

图 4 S2 合金的铸态组织
Fig.4 As-cast microstructure of S2 alloy
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图 1 S1 单晶合金的铸态组织形貌
Fig.1 As-cast microstructure of S1 alloy
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图 2 S1 合金的 XRD 衍射图谱
Fig.2 XRD analysis of S1 alloy

采用背散射劳埃法测定单晶试棒的晶体取向， 铸态
及热处理后的试棒加工成带有台阶的持久试样，在
GWT304 型高温持久 / 蠕变试验机上进行持久性能
测试， 运用光学显微镜、QUANTA-600 型扫描电镜
和 JEM-2100F场发射透射电镜进行组织观察。

2 实验结果与分析
2.1 合金的铸态组织
图 1(a)为 S1(7.5%Al)单晶合金的宏观铸态组织

形貌。 可以看出， 单晶合金铸态组织中的枝晶排列
较为规则，二次枝晶臂较为粗大，枝晶间分布着白色
的块状物。图 1(b)为枝晶间局部放大的组织形貌，可
以看出，枝晶干中白色的 γ′相均匀地分布在 γ 基体
中， 枝晶间白色较大的块状物周围还有黑色区域。
图 2 为 S1 合金的 XRD 衍射图， 由衍射图可知道，
合金主要由 γ 和 γ′相组成，由此可以判定，图 1 中

白色块状物为 γ′相。
图 3 为白色大块 γ′相周围组织的放大形貌，可

以看出，白色大块 γ′相周围是由更为细小的 γ′相组
成，见图 1(b)中白块周围的黑色区域。
图 4为 S2合金的铸态组织形貌。 可看出，随着

Al 含量的提高，合金组织中枝晶的排列混乱，枝晶
间白色块状 γ′相的数量明显增多且尺寸增大。
镍基单晶合金在正常凝固时， 当温度降至熔点

附近时，首先从液态金属中析出 γ相，继而析出 γ+γ′
共晶相，最后从 γ相中析出 γ′相[4]。 由于存在成分偏
析，本研究所用合金在拉制单晶过程中，γ 相首先从
液态金属中析出，并沿拉晶方向形成枝晶干，随后沿

垂直拉晶方向生长，形成一次枝晶臂。 Al 元素属于
正偏析元素 [5]，在合金凝固过程中，枝晶干中的 Al
元素偏析到枝晶间部位，致使枝晶间部位 Al的浓度
远远超过枝晶干处。 随着合金温度的降低，γ′相从 γ
相中析出，由于枝晶间部位 Al 含量较高，所以 γ′相
形核后可以迅速长大，形成白色大块状 γ′相。 在 γ′
相生长过程中，γ′相周围 γ 基体中的 Al 元素不断扩
散到 γ′相中，以满足 γ′相聚集长大需要，因此 γ′相
周围区域的 Al 含量相对较低， 最后析出的 γ′相较
小，这就是宏观组织中 γ′相周围的黑色区域。
同 S1合金相比，S2合金中 γ′形成元素 Al 的含

量较多，γ′容易形核和长大，所以合金中 γ′的数量较

表 1 实验合金的化学成分(质量分数,% )
Tab.1 Chemical composition of the experiment

alloys (wt,% )

合金 Al Ti Ta Cr Mo W Hf C Ni

S1 7.5 1.0 2.0 6.0 3.5 2.0 0.5 0.015 Bal.

S2 8.5 1.0 2.0 6.0 3.5 2.0 0.5 0.015 Bal.
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多且尺寸较大。
2.2 合金的热处理
2.2.1 合金的固溶处理
合金的固溶温度确定采用传统的实验法， 温度

T在 1250℃到 1330℃之间，间隔为 10℃，具体工艺
如下：

1180℃×2h+T×4h+A.C
固溶处理目的是尽量将铸态合金中粗大的 γ′

相和 γ′/γ 共晶相溶入 γ 相中，固溶温度越高，溶解

得越充分， 本实验所用材料中没有 γ′/γ 共晶相，所
以只考虑 γ′的溶解情况， 下面采用 S2 合金说明固
溶温度的确定过程。
图 5为合金在不同温度下的固溶组织。 可以看

出，经 1250℃×4h 固溶处理后，合金中大块 γ′相的
边缘开始钝化，其周围黑色区域增大，这说明 γ′已
经部分溶解到 γ 基体中，但是溶解得不充分，合金
中仍然存在很多大块的 γ′相。 随着温度的升高，大
块 γ′相溶解得越来越多，其周围的黑色区域也越来

越大。但是，直到 1320℃时，合金中大块的 γ′相也没
有完全溶解，此时合金中已经出现初熔现象，说明合
金的固溶温度已经过高。 因此，S2 合金的固溶温度
最高只能为 1310℃。
同样方法可以确定 S1合金的固溶温度为1300℃。

2.2.2 合金的时效处理
合金 S1 和 S2 均采用 870℃× 24 h 工艺进行时

效。 图 6 为合金经过 870℃× 24 h 时效后的组织形
貌。 可看出，合金经过时效后，γ′相形貌均趋向于四
方体，且随着 Al含量的提高，四方体的正方度越高。

γ′的正方度则与合金的错配度有关[6]，错配度可
以根据 Carnon 提出的经验公式进行计算 [7]，合金的
晶格常数也可根据文献[7]求得。
表 2为 S1与 S2合金中元素分布及含量。 根据表2

与文献[7]给出的公式可计算出 S1 与 S2 合金的错

配度分别为 δ S1=-0.64%、δ S2=-0.74%。 由此可见，S1
与 S2合金的错配度都为负值， 随着 Al 含量的增多，
合金的错配度增大。由于负错配度的增大，与 S1合金
相比，S2合金中 γ'的正方度增大，排列也更为整齐。
2.3 合金的持久性能
表 3 为合金在 1050℃、167MPa时的持久性能。

2μm 2μm

(a) S1 合金 (b) S2 合金

图 6 经 870℃×24h 时效处理后 S1 与 S2 合金中 γ'的形貌
Fig.6 Morphologies of γ' in alloy S1 and alloy S2 after

heat-treatment at 870℃ for 24h
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可看出，Al含量由 7.5%(S1 合金) 提高到 8.5%(S2 合
金)时，合金的持久寿命由 40.48 h降低到 21.29 h。
图 7(a)为 S1 合金在 1050℃、168 MPa 持久断

裂后的组织及裂纹形貌。 可看出，合金持久断裂后，
在粗大的 γ'周围分布着 γ'＋γ， 其中 γ' 为黑色条块
状，γ 为白色长条状。 粗大 γ' 的排列方向的趋势是
垂直于应力轴方向，γ'＋γ中的 γ'粗化方向垂直于应
力轴，但是未能形成完整的筏排结构。

对于 S1 合金来说， 由于铸态组织中粗大的 γ'
未能通过固溶处理溶掉， 形成较大的 γ /γ'界面，γ 、
γ'的弹性模量不同，在持久变形时应变不同，在 γ /γ'
界面产生较大应力，促进微裂纹的萌生，持久断裂后
的裂纹几乎全部集中在 γ /γ'的界面处。从裂纹的扩
展途径中可看到， 微裂纹在 γ /γ'界面处产生后，在
应力作用下，沿 γ /γ' 界面扩展，裂纹扩展的方向垂
直于应力轴，当裂纹扩展贯串整个试样的横界面时，
试样断裂。
图 7(b)为 S2 合金持久断裂后的组织及裂纹形

貌。 可以看出，随着 Al 含量的增多，合金中的块状
γ ' 更为粗大，因此产生更多粗大的 γ /γ ' 界面，在持
久过程中微裂纹更易形核和扩展。 从图 7(b)中还可
看出，裂纹在扩展时主要沿垂直于应力轴方向的 γ /
γ '界面扩展， 当扩展受到 γ '阻碍时改变扩展途径，
一方面在 γ和细小的 γ '中扩展，另一方面直接穿过
γ '进行扩展， 这说明 γ /γ '界面处的应力集中过大，
超过 γ '所能承受的临界应力，造成 γ '开裂。

3 结论
(1) 7.5%Al 和 8.5%Al 合金的铸态组织都是由

块状粗大的 γ'、细小的 γ' 以及 γ 相组成，随着 Al 含
量的增加，粗大 γ'的数量增多，尺寸增大。

(2) 固溶处理不能完全消除合金中块状粗大的
γ'相。

(3) 合金持久断裂时， 裂纹主要产生于粗大的
γ'/γ相界面并沿 γ' /γ相界面扩展。Al含量的增加降
低了合金在 1050℃、168 MPa条件下的持久寿命。
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表 2 S1 与 S2 合金中 γ 和 γ'的元素含量(质量分数,% )
Tab.2 Element content in γ and γ' of different alloys

after heat-treatment (wt,% )

相 Al Ti Mo W Ta Cr Hf Ni

S1
γ 4.80 0.71 7.04 1.81 1.89 18.44 0.95 64.36

γ' 13.86 1.42 2.76 2.25 2.72 5.38 1.01 70.60

S2
γ 7.27 1.36 6.19 2.83 1.34 18.96 1.18 60.87

γ' 13.79 1.61 2.13 1.54 2.19 5.61 1.01 72.11
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图 7 S1 与 S2 合金持久断裂后组织及裂纹形貌
Fig.7 Morphologies of microstructure and cracks after stress

rupture fracture

(a) S1 合金 (b) S2 合金

持久寿命 / h δ (%) <001>/ (°)

S1 40.48 14 3

S2 21.29 17 4

表 3 合金在 1050℃、167MPa 时的持久性能
Tab.3 Properties of stress rupturing at 1050℃

and 167MPa
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