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摘　要：研究了固溶热处理对一种Ｒｅ含量为６．５％（质量分数）的第三代单晶高温合金组织及

持久性能的影响，实验结果表明：合金铸态下存在明显的凝固偏析，枝晶间区域存在大量的（γ＋γ′）

共晶组织。固溶过程中，共晶组织在１３３５℃以上开始快速溶解，但难熔元素，尤其是Ｒｅ元素的偏

析需要在１３６０℃以上才能有明显改善；经过１３６５℃固溶后疏松含量增加至０．２１％（体积分数），

接近铸态下疏松含量的５．２倍。铸态及经１３６０℃和１３６５℃固溶热处理后合金的持久性能测试结

果显示：固溶热处理显著改善了合金的持久性能，且固溶温度越高，持久性能越高。在高温持久加

载过程中，铸态合金的裂纹主要沿枝晶间分布，在（γ＋γ′）共晶组织处萌生；当固溶温度较低时，且

枝晶干处析出了较多的ＴＣＰ（ｔｏｐｏｌｏｇｉｃａｌｌｙｃｌｏｓｅｐａｃｋｅｄ）相，未能充分降低Ｒｅ元素的偏析可能是

导致枝晶干处ＴＣＰ相大量析出的主要原因；当固溶温度较高时，ＴＣＰ相析出量较少。
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镍基单晶高温合金是先进航空发动机涡轮叶片的首选材料。第三代镍基单晶高温合金承温相比第一代

和第二代分别提高了６０℃和３０℃，这主要得益于合金中更高的Ｒｅ和其他难熔元素含量。但这些难熔元

素，尤其是Ｒｅ元素，在显著提升合金高温性能的同时，也显著增加了合金在定向凝固过程中的凝固偏析行

为，更多的Ｒｅ，Ｗ，Ｍｏ和Ｃｒ等元素富集在枝晶干；更多的Ａｌ和Ｔａ等γ′相形成元素富集于枝晶间，使枝晶间

处形成更多的（γ＋γ′）共晶组织
［１］。这些铸态组织中存在的成分和组织的不均匀性会严重降低合金的性能，

必须通过适当的固溶热处理才能使合金性能得到充分发挥［２］。

固溶热处理是单晶合金叶片制备过程中的关键过程，其主要作用是：在保证合金不发生初熔的前提下，

尽量降低元素的偏析，消除共晶。一般认为，在不发生初熔的情况下，固溶温度越高，持久性能越好。固溶过

程本质上是合金中元素发生均匀扩散的过程，曹腊梅等［３］对第三代单晶ＤＤ１０合金的固溶处理研究表明，提

升固溶温度有助于推迟或减少不稳定组织的析出，提升合金的组织稳定性。难熔元素扩散速率慢，并且能降

低合金中其他元素的扩散速率，随着难熔元素的不断增加，单晶合金的固溶热处理温度越来越高，固溶制度

越来越复杂，以ＣＭＳＸ系列合金为例，其第一代单晶ＣＭＳＸ２合金固溶制度十分简单，仅仅需要１３１５℃／３ｈ一

步固溶处理，而第三代单晶ＣＭＳＸ１０合金却需要进行十步固溶处理，并且最高固溶温度高达１３６５℃，总固溶

时间超过４５ｈ，才能获得良好的固溶效果
［４］。

为优化固溶热处理制度，节约单晶制备成本，提升生产效率，国外对第三代单晶，尤其是Ｒｅ含量高于

６％的单晶合金的固溶热处理进行了大量的研究
［４５］。但这些研究主要侧重于热处理过程中的组织演变和成

分变化等相关内容，对于固溶温度影响合金持久性能的报道仍然较少，且固溶温度影响合金持久断裂的原因

还未见报道。目前，国内第三代单晶高温合金正处于材料研究阶段，研究固溶热处理对合金组织和持久性能

的影响，阐述其影响原因对中国第三代单晶高温合金的发展具有重要的指导和实践意义。

笔者以一种北京航空材料研究院自主研发的Ｒｅ质量分数为６．５％的第三代镍基单晶高温合金为实验材

料，对合金固溶热处理过程中显微组织的演变规律进行系统研究，并在此基础上研究了不同固溶热处理温度

对合金持久性能的影响，进一步发挥单晶合金的潜力，并为该类单晶高温合金的发展和应用提供理论依据。

１　试验材料和方法

以北京航空材料研究院研制的某种第三代单晶高温合金Ｘ１为试验合金，其名义成分（质量分数）为：Ａｌ

６．０％，Ｃｒ２．０％，Ｔａ９．０％，Ｗ５．５％，Ｃｏ４．０％，Ｍｏ０．５％，Ｒｅ６．５％，Ｎｉ余量。在ＨＲＳ定向凝固炉中采用螺旋

选晶法制备以３ｍｍ／ｍｉｎ的抽拉速度制备了［００１］取向的单晶试棒，单晶试棒直径为１５ｍｍ、长为１５０ｍｍ。

采用背散射Ｌａｕｅ法确定单晶取向，选择生长方向与［００１］方向偏离小于１０°，并且无冶金缺陷和晶体缺

陷的试棒为实验材料。以１０℃／ｍｉｎ速率从１０００℃升温至１４５０℃，测定合金的固相线、液相线和γ′相溶

解温度，固相线为吸热峰切线与基线的交点温度，液相线为吸热峰的峰值温度，固相前的微小吸热峰为γ′相

溶解温度。采用金相观察法测量共晶溶解量和初熔含量，即在一定温度范围内每隔３℃或５℃取一个点，将

合金加热至该温度并保温一定时间后水冷，制备金相试样并对其共晶含量或初熔含量进行统计。为减少固
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溶热处理时间，降低固溶热处理成本，对固溶热处理制度进行调整，两种固溶制度最高温度分别为１３６０℃和

１３６５℃，详细热处理参数如表１所示。固溶后采用相同的二级时效制度对合金进行时效处理，一级时效温

度１１５０℃保温５ｈ（空冷），二级时效温度８７０℃保温２４ｈ（空冷）。热处理在天津中环实验电炉公司生产的

ＳＸ２８１６型高温电阻炉中进行。高温持久试验按照 ＨＢ５１５０标准在ＲＤ１００型持久蠕变试验机上进行，分

别测试了铸态以及经不同固溶热处理态合金在１０８０℃／１９０ＭＰａ，１１３０℃／１４０ＭＰａ和１１５０℃／８３ＭＰａ

条件下的持久性能，试验样品标距段为５ｍｍ×２５ｍｍ，总长度６６ｍｍ的标准试样，其持久寿命由至少３根

试样测试的平均值确定。金相样品的腐蚀液为１％ＨＦ＋３３％ＨＮＯ３＋３３％ＣＨ３ＣＯＯＨ＋３３％Ｈ２Ｏ溶液。

分别使用光学显微镜和ＺＥＩＳＳＳＵＰＲＡ５５型场发射扫描电镜（ＦＥＳＥＭ）的二次电子模式（ＳＥ）及背散射模式

（ＢＳＥ）进行低倍和高倍组织形貌观察。用点分析法
［６］测量共晶含量、初熔含量、ＴＣＰ相含量、γ′相体积分数，

并采用ＩｍａｇｅＰｒｏ软件测量γ′相尺寸。相同的样品采用６～８个视场进行统计。

采用ＪＥＯＬＪＸＡ８８００Ｒ型电子探针（ＥＰＭＡ）对铸态合金以及经不同热处理后合金的元素凝固偏析系数

犓犻进行测量。元素凝固偏析系数犓犻可表述为：

犓犻＝犆
犻
ｄｅｎｄｒｉｔｅ／犆

犻
ｉｎｔｅｒｄｅｎｄｒｉｔｅ。 （１）

式中：犆犻ｄｅｎｄｒｉｔｅ和犆
犻
ｉｎｔｅｒｄｅｎｄｒｉｔｅ分别为元素犻在枝晶干的质量分数及枝晶间的质量分数。犓犻＞１表示合金元素犻偏

析于枝晶干，而犓犻＜１表示合金元素犻偏析于枝晶间。

表１　合金固溶热处理制度

犜犪犫犾犲１　犛狅犾狌狋犻狅狀犺犲犪狋狋狉犲犪狋犿犲狀狋狅犳狋犺犲犪犾犾狅狔

编号 固溶热处理制度

制度１ ＲＴ→１３１５℃／１ｈ→１３３５℃／１ｈ→１３４６℃／２ｈ→１３５５℃／５ｈ→１３６０℃／１０ｈ

制度２ ＲＴ→１３１５℃／１ｈ→１３３５℃／１ｈ→１３４６℃／２ｈ→１３５５℃／３ｈ→１３６０℃／５ｈ→１３６５℃／１０ｈ

２　试验结果

２．１　铸态组织

图１为合金铸态组织形貌。由图１（ａ）可见，合金铸态下呈现典型的“十”字枝晶形貌，一次枝晶间距约为

２３２μｍ，“十”字枝晶之间存在的白亮部分为（γ＋γ′）共晶组织，共晶含量约为１７．６％。图１（ｂ）为“十”字花样

中心枝晶干处高倍ＳＥＭ照片，由图可见铸态下枝晶干处析出了不规则的γ′相，γ′相尺寸约为０．４～０．８μｍ。

图１（ｃ）为枝晶间处ＳＥＭ照片，由图可见，枝晶间处主要为（γ＋γ′）共晶组织。

图１　犡１合金铸态组织照片

犉犻犵．１　犜犺犲犪狊犮犪狊狋犿犻犮狉狅狊狋狉狌犮狋狌狉犲狅犳犡１犪犾犾狅狔

图２（ａ）给出了铸态合金的显微疏松光学照片。铸态合金中的疏松非常少，含量约为０．０４％。进一步

的扫描电镜观察，结果如图２（ｂ）所示，疏松呈不规则形貌，且主要分布在枝晶间区域的（γ＋γ′）共晶组织

附近。
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图２　铸态合金的显微组织

犉犻犵．２　犜犺犲犿狅狉狆犺狅犾狅犵狔犪狀犱犱犻狊狋狉犻犫狌狋犻狅狀狅犳犿犻犮狉狅狆狅狉狅狊犻狋狔犻狀狋犺犲犪狊犮犪狊狋犪犾犾狅狔

图３为铸态合金中各元素的凝固偏析系数（犓ｉ）。由图３可见，Ｗ，Ｒｅ，Ｃｒ和 Ｍｏ偏析于枝晶干，其中Ｒｅ

元素的偏析程度明显高于其他元素；Ａｌ和Ｔａ偏析于枝晶间；Ｃｏ，Ｎｉ元素凝固偏析并不显著。

图３　铸态合金元素凝固偏析系数

犉犻犵．３　犜犺犲犲犾犲犿犲狀狋狊狊犲犵狉犲犵犪狋犻狅狀犮狅犲犳犳犻犮犻犲狀狋狅犳狋犺犲犪狊犮犪狊狋犪犾犾狅狔

２．２　相转变温度

图４为铸态合金在１３２０℃至１３７０℃范围内每隔５℃保温１ｈ后试样的（γ＋γ′）共晶和初熔含量。由

图４可见，共晶含量随着固溶温度的升高而逐渐减少，当固溶温度低于１３３５℃时，共晶含量减少并不明显；

当固溶温度高于１３３５℃后，共晶含量明显降低；当温度达到１３６０℃后，试样中的共晶已经基本完全固溶，

但此时合金中已经出现０．０５％的初熔；温度继续增加，初熔量快速增加，初熔形貌如图５所示。上述结果表

明：铸态合金几乎不存在“热处理窗口”，为使合金能在更高温度下固溶，获得更加充分的固溶效果，必须采用

分级固溶，缓慢升温的办法，逐步提高合金的初熔温度。

图４　铸态合金共晶溶解量和初熔含量随固溶温度的变化

犉犻犵．４　犜犺犲犪犿狅狌狀狋狅犳（γ＋γ′）犲狌狋犲犮狋犻犮狊狅犾狌狋犻狅狀犻狀犵犪狀犱犻狀犮犻狆犻犲狀狋犿犲犾狋犻狀犵狏犪狉犻犲狊狑犻狋犺狊狅犾狌狋犻狅狀犺犲犪狋狋狉犲犪狋犿犲狀狋狋犲犿狆犲狉犪狋狌狉犲
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图５　铸态合金１３７０℃保温后初熔的犛犈犕照片

犉犻犵．５　犛犈犕狆犺狅狋狅犵狉犪狆犺狅犳犪狊犮犪狊狋犪犾犾狅狔犪犳狋犲狉狊狅犾狌狋犻狅狀犺犲犪狋狋狉犲犪狋犿犲狀狋犪狋１３７０℃

表２为铸态和不同热处理状态合金的初熔温度统计结果。由表２可见，合金初熔温度随着热处理温度

的升高而升高。经过犃３制度处理后，合金的初熔温度超过１３７５℃，可以在保证不发生初熔的情况下完全消

除共晶，使合金获得良好的初熔效果。

表２　合金不同状态下的初熔温度

犜犪犫犾犲２　犜犺犲犻狀犮犻狆犻犲狀狋犿犲犾狋犻狀犵狋犲犿狆犲狉犪狋狌狉犲狅犳狋犺犲犪犾犾狅狔犪狋犱犻犳犳犲狉犲狀狋犺犲犪狋狋狉犲犪狋犿犲狀狋狊狋犪狋犲

合金状态 初熔温度范围／℃

铸态 １３５５～１３６０

犃１ １３６０～１３６５

犃２ １３７０～１３７５

犃３ １３７５～１３８０

　　　　　　　　注：犃１：ＲＴ→１３１５℃／１ｈ→１３３５℃／１ｈ；

犃２：ＲＴ→１３１５℃／１ｈ→１３３５℃／１ｈ→１３４６℃／２ｈ→１３５５℃／３ｈ；

犃３：ＲＴ→１３１５℃／１ｈ→１３３５℃／１ｈ→１３４６℃／２ｈ→１３５５℃／３ｈ→１３６０℃／５ｈ。

２．３　固溶热处理过程中的组织演变

图６为合金固溶过程中每步固溶结束后共晶和疏松含量统计结果。由图６可见，共晶含量随着固溶温

度的升高而降低，当固溶温度低于１３３５℃时，合金共晶含量无明显降低；当固溶温度继续提高至１３４６℃，

合金共晶含量开始显著降低；当温度提高至１３６０℃时，固溶后试样共晶含量完全消除。疏松的含量随着固

溶温度的升高而增加，当固溶温度低于１３３５℃时，合金疏松含量增加并不显著；当固溶温度继续上升至

１３４６℃，合金疏松含量开始快速增加；当试样经过１３６５℃固溶处理后，合金疏松含量增加至０．２１％，约为

铸态下疏松含量的５．２倍，但整体含量仍然较低。

图６　固溶过程中共晶和疏松含量随温度的变化

犉犻犵．６　犜犺犲犪犿狅狌狀狋狅犳（γ＋γ′）犲狌狋犲犮狋犻犮犪狀犱犻狀犮犻狆犻犲狀狋犿犲犾狋犻狀犵狏犪狉犻犲狊狑犻狋犺狋犲犿狆犲狉犪狋狌狉犲犱狌狉犻狀犵狊狅犾狌狋犻狅狀犺犲犪狋狋狉犲犪狋犿犲狀狋

１９第１０期 方　向，等：固溶热处理对一种第三代镍基单晶高温合金组织及高温持久性能的影响



图７（ａ）为合金经１３５５℃固溶热处理后光学显微组织照片。由图７（ａ）可见，相对于铸态合金，固溶热处

理后试样中的显微疏松含量提高，这说明固溶热处理过程中产生了固溶孔洞。图７（ｂ）为合金经１３５５℃固溶热

处理后枝晶间形貌。从图中可以看出，固溶处理后枝晶间的共晶会逐步溶解，在部分共晶附近会形成固溶孔洞，

新形成的固溶孔洞形貌十分规则，呈球形，且孔洞内表面比较光滑，这与铸态下的不规则孔洞有显著差异。

图７　固溶过程中的共晶附近形成的微孔

犉犻犵．７　犜犺犲犿犻犮狉狅狆狅狉狅狊犻狋狔犳狅狉犿犪狋犻狅狀犮犾狅狊犲狋狅狋犺犲犲狌狋犲犮狋犻犮犱狌狉犻狀犵狋犺犲狊狅犾狌狋犻狅狀犺犲犪狋狋狉犲犪狋犿犲狀狋狆狉狅犮犲狊狊

图８为凝固偏析系数随着固溶温度变化关系。由图８可见，随着固溶温度的升高，凝固偏析系数逐渐趋

近于１。Ｃｒ，Ａｌ和Ｔａ元素在较低温度固溶时，偏析情况就已经得到很好改善，而难熔元素 Ｗ 和Ｒｅ需要在更

高温度进行固溶处理后才可以显著降低其偏析程度。经过１３６０℃和１３６５℃固溶处理后，Ｗ的偏析系数分

别为１．２１和１．１４，Ｒｅ的偏析系数分别为１．４１和１．２３。

图８　固溶过程中的凝固偏析变化

犉犻犵．８　犜犺犲犮犺犪狀犵犲狅犳犲犾犲犿犲狀狋狊狊犲犵狉犲犵犪狋犻狅狀犮狅犲犳犳犻犮犻犲狀狋犱狌狉犻狀犵狊狅犾狌狋犻狅狀犺犲犪狋狋狉犲犪狋犿犲狀狋

２．４　固溶热处理对合金显微组织的影响

合金经１３６０℃固溶处理后，完全消除了共晶组织，且组织中未析出ＴＣＰ相。图９为合金分别按固溶制

度１和制度２热处理后枝晶干处的典型显微组织形貌。由图９可见，固溶热处理后，枝晶干处重新析出了不

规则、近似立方状的细小γ′相，不同最高固溶温度对合金γ′相形貌无明显影响。表３为合金分别按固溶制度

１和制度２热处理后枝晶干处的γ′相尺寸和γ相通道宽度统计结果。由表３可见，随固溶温度提高，枝晶干

处析出的γ′相和γ相通道宽度均无显著变化。

表３　不同固溶制度热处理后合金枝晶干处γ通道和γ′相尺寸

犜犪犫犾犲３　犜犺犲犮犺犪狀狀犲犾狑犻犱狋犺狅犳γ狆犺犪狊犲犪狀犱狋犺犲狊犻狕犲狅犳γ′狆犺犪狊犲犻狀犱犲狀犱狉犻狋犲犮狅狉犲狊狅犳狋犺犲

犪犾犾狅狔犪犳狋犲狉犱犻犳犳犲狉犲狀狋狊狅犾狌狋犻狅狀犺犲犪狋狋狉犲犪狋犿犲狀狋

固溶热处理

制度

γ′相体积

分数／％

γ′相尺

寸／ｎｍ

γ通道

尺寸／ｎｍ

制度１ ６４．２ ２３１±３５ ４０±１１

制度２ ６４．９ ２４３±５２ ４１±９
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图９　不同固溶制度热处理后合金枝晶干处典型显微组织

犉犻犵．９　犜犺犲狋狔狆犻犮犪犾犱犲狀犱狉犻狋犲犮狅狉犲狊犿犻犮狉狅狊狋狉狌犮狋狌狉犲狅犳狋犺犲犪犾犾狅狔犪犳狋犲狉犱犻犳犳犲狉犲狀狋狊狅犾狌狋犻狅狀犺犲犪狋狋狉犲犪狋犿犲狀狋

图１０为合金经不同制度固溶处理并进行相同二级时效后枝晶干处的典型组织形貌。γ′相形貌特征基

本一致，均为接近立方状，平均尺寸分别为４１５ｎｍ和４２９ｎｍ，γ通道平均尺寸为７１ｎｍ，γ′相体积分数分别

为６８．６％和６９．１％，采用制度２固溶热处理后析出的γ′相尺寸相对较大，而γ′相体积分数无明显差别。

图１０　两种固溶制度完全热处理后枝晶干组织

犉犻犵．１０　犜犺犲狋狔狆犻犮犪犾犱犲狀犱狉犻狋犲犮狅狉犲犿犻犮狉狅狊狋狉狌犮狋狌狉犲狊狅犳狋犺犲犳狌犾犾犺犲犪狋狋狉犲犪狋犿犲狀狋犪犾犾狅狔

犲狓狆犲狉犻犲狀犮犲犱狋狑狅犱犻犳犳犲狉犲狀狋狊狅犾狌狋犻狅狀犺犲犪狋狋狉犲犪狋犿犲狀狋

２．５　固溶热处理对高温持久性能的影响

对合金分别采用２种不同最高温度固溶处理，然后进行相同的二级时效处理。图１１为不同状态的合金

持久性能测试结果。由图１１可见，相对于铸态合金，热处理后合金的持久性能均显著提升，合金经过１３６０℃

固溶后在１０８０℃／１９０ＭＰａ，１１３０℃／１４０ＭＰａ和１１５０℃／８３ＭＰａ条件下的持久寿命分别为１１９，２６９，

４２２ｈ。３种持久条件下，合金１３６５℃固溶后的持久寿命约分别为１１９，３０４，５８０ｈ。需要注意的是，固溶热处

理温度对合金在１０８０℃／１９０ＭＰａ条件下的持久寿命的影响较小。

图１２为３种不同状态试样１１５０℃／８３ＭＰａ持久断口附近纵剖面组织形貌。由图１２（ａ）和（ｂ）可见，铸

态合金断裂试样中平行于加载方向颜色较深的组织为（γ＋γ′）共晶组织，二次裂纹绝大多数在枝晶间共晶处

萌生，断口附近的γ′相组织发生了筏化，但筏化后其形貌非常不规则，且筏化后的γ′相宽度存在明显差异，有

少量的ＴＣＰ相生成。由图１２（ｃ）和（ｄ）可见，采用制度１固溶热处理后试样断口附近枝晶间和枝晶干处均分

布有二次裂纹，断口处未发现残余共晶。枝晶干处二次裂纹主要在ＴＣＰ相附近产生，断口附近组织同样发

生了筏化，但与铸态相比γ′相筏化结构更加规则，筏化后的γ′相宽度差异较小。由图１２（ｅ）和（ｆ）可见，按制

度２固溶热处理后试样断口附近的二次裂纹大部分分布在枝晶间区域，枝晶间处二次裂纹主要在微孔处产

生。断口处未发现残余共晶。
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图１１　铸态及采用不同固溶制度完全热处理后的合金持久性能对比

犉犻犵．１１　犆狅犿狆犪狉犻狊狅狀狅犳狋犺犲狊狋狉犲狊狊狉狌狆狋狌狉犲犾犻犳犲狅犳狋犺犲犪狊犮犪狊狋犪犾犾狅狔犪狀犱狋犺犲犪犾犾狅狔犲狓狆犲狉犻犲狀犮犲犱

狋狑狅犽犻狀犱狊狅犳犱犻犳犳犲狉犲狀狋狊狅犾狌狋犻狅狀犺犲犪狋狋狉犲犪狋犿犲狀狋

图１２　不同状态合金１１５０℃／８３犕犘犪持久断口纵剖面组织

犉犻犵．１２　犔狅狀犵犻狋狌犱犻狀犪犾狊犲犮狋犻狅狀狅犳狊狋狉犲狊狊狉狌狆狋狌狉犲犳狉犪犮狋狌狉犲狅犳犱犻犳犳犲狉犲狀狋

狊狋犪狋犲犪犾犾狅狔狊狌狀犱犲狉１１５０℃／８３犕犘犪

　　按固溶制度１和制度２热处理后试样断口附近的ＴＣＰ相体积分数统计结果分别为２．８％和１．７％。虽

然按制度２处理后的试样在１１５０℃／８３ＭＰａ条件下持久寿命更长，即高温加载时间更长，但析出的ＴＣＰ相

却更少。
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３　讨　论

３．１　固溶热处理对合金显微组织的影响

镍基单晶高温合金凝固时，首先由液相析出单相γ固溶体，并以枝晶状生长，Ｒｅ和 Ｗ 等高熔点难熔元

素向γ枝晶干富集。同时，Ａｌ和Ｔａ等元素向枝晶间液相富集。随着枝晶间液相凝固，少量剩余液相中的溶

质质量分数达到共晶点，于是生成（γ＋γ′）共晶组织。共晶含量的多少在一定程度上反应了凝固过程中成分

偏析的大小，共晶量多，表明合金成分偏析严重，反之则说明合金成分偏析较小［１］。本研究中，铸态组织中存

在约为１７．６％的（γ＋γ′）共晶（图１（ａ）），同时铸态偏析也较为严重，其中的Ｒｅ和 Ｗ 的凝固偏析系数分别达

到１．９４和１．４８（图３）。

由于合金的凝固偏析系数较高，共晶含量较高，铸态合金若不采用预处理，直接进行高温固溶热处理，

合金很难在消除共晶组织的同时避免产生初熔，即铸态合金几乎不存在“热处理窗口”。为使合金能在更

高温度下固溶，获得更加充分的固溶效果，必须采用分级固溶，缓慢升温的办法，逐步提高合金的初熔

温度。

铸态合金经犃１，犃２ 和犃３ 的预处理，可减小低熔点元素在枝晶间区域的偏析程度，显著提高合金的初熔

温度（表２）。随后进行１３６０℃／１０ｈ和１３６５℃／１０ｈ高温固溶处理，使铸态合金中的（γ＋γ′）共晶组织和

粗大γ′相完全溶入γ基体，同时促进难溶合金元素的在高温下充分扩散，降低合金的凝固偏析，提高合金成

分的均匀化程度（图８）。随后的固溶空冷过程中，从过饱和的γ基体中析出大量细小的纳米尺度的γ′相粒

子（图９）。

在合金时效期间，受到在共格界面弹性应变能和界面能的共同作用，合金中过饱和析出的γ′相粒子继续

长大。在１１５０℃时效期间，γ′相长大的形貌受两相之间的界面能和共格界面应变能制约。γ′相不发生过分长

大，γ／γ′两相保持共格界面，界面能和共格界面应变能的共同作用促使γ′相长大成为立方体形貌，如图１０所示。

合金铸件在凝固过程中，由于先凝固的枝晶干不断生长并相互接触交连，枝晶间部位往往会形成近似封

闭的微液池。微液池中液态金属在凝结成固相时发生收缩而得不到补缩，从而造成缩孔［７］。这种凝固缩孔

往往表现为不规则的形状。由于不平衡凝固，在凝固结晶后期，枝晶间的液体达到共晶成分点时发生共晶反

应。因此，凝固缩孔主要分布在凝固后期的枝晶间及共晶处。本研究中，铸态组织存在的形状不规则孔洞，

主要分布在共晶组织周围（图２）。

Ａｎｔｏｎ等
［１２］认为固溶过程中的不平衡扩散机制（柯肯达尔效应）是固溶微孔的主要成因。Ｂｏｋｓｔｅｉｎ

等［１３］认为合金元素的凝固偏析程度、一次枝晶臂间距和扩散系数决定着固溶热处理过程中微孔的形成和生

长速率，并建立了柯肯达尔机制引起固溶微孔形成和生长的模型。在本文研究中，铸态微孔的体积分数分别

为０．０４％，而经过１３６０℃／１０ｈ和１３６５℃／１０ｈ的固溶处理后微孔的体积分数分别为０．１８％和０．２１％。上

述研究结果表明：固溶热处理过程中合金内部产生大量的固溶微孔，这一现象可用枝晶干和枝晶间元素扩散

过程中的柯肯达尔效应导致微孔形成的机制来解释。由于凝固过程中的溶质再分配作用，Ｒｅ和 Ｗ 等元素

富集在枝晶干，Ａｌ和Ｔａ等元素富集在枝晶间，进而在固溶热处理过程中，存在２个扩散速率不同的扩散流：

枝晶干富集元素向枝晶间的扩散流和枝晶间富集元素向枝晶干的扩散流。前者的扩散速率小于后者，这种

不平衡扩散机制即柯肯达尔效应将导致空位的聚集和微孔的形成（图１３）。

３．２　固溶热处理对合金高温持久性能的影响

前人大量的研究表明［８１２］，镍基单晶高温合金高温低应力的持久蠕变性能主要与γ′相尺寸与体积分数、

γ通道宽度、固溶强化效果、微孔、共晶组织和ＴＣＰ相等有关。本研究中，固溶热处理对γ′相尺寸与体积分

数、γ通道宽度无显著影响，但对合金的固溶强化效果、共晶组织和ＴＣＰ相却有显著影响，以下将对这几个

影响性能的主要因素分别讨论。
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图１３　固溶热处理过程中固溶孔洞形成示意图

犉犻犵．１３　犜犺犲狊犮犺犲犿犪狋犻犮犱犻犪犵狉犪犿狅犳狋犺犲犿犻犮狉狅狆狅狉狅狊犻狋狔犳狅狉犿犪狋犻狅狀狆狉狅犮犲狊狊犱狌狉犻狀犵狋犺犲狊狅犾狌狋犻狅狀犺犲犪狋狋狉犲犪狋犿犲狀狋

３．２．１　固溶强化效果

Ｒｅ，Ｗ，Ｍｏ和Ｃｒ均是镍基单晶高温合金中有效的固溶强化元素
［１３１６］，其中Ｒｅ对蠕变持久性能的影响

最大［１３，１４，１６］。Ｒｅ在γ基体中富集，并且易于形成约１ｎｍ的短程有序Ｒｅ原子团
［１７］，这种原子团簇比传统的

固溶方式具有更好的强化效果，这是因为位错运动通过原子团时，要破坏Ｒｅ原子有序区，增加位错运动的阻

力，从而提高含 Ｒｅ合金的强度。Ｃｒ，Ｍｏ和 Ｗ 均在γ 基体中富集，显著固溶强化基体，进而显著提高

１１００℃／１４０ＭＰａ的持久寿命
［１８２０］。

本研究中，铸态合金由于存在凝固偏析，枝晶干Ｒｅ，Ｗ，Ｍｏ和Ｃｒ含量较高，而枝晶间含量较低。因此，

枝晶干获得了较好的固溶强化效果，而枝晶间由于固溶强化效果较差，成为合金的薄弱区域，易引起裂纹的

萌生和扩展（图１２（ａ））。合金经固溶热处理后，凝固偏析逐渐降低（图８），枝晶干和枝晶间的凝固偏析系数

逐渐接近于１。因此，枝晶间的固溶强化效果增强，合金的持久性能显著提高。并且随固溶热处理温度提高，

枝晶间Ｒｅ，Ｗ，Ｍｏ和Ｃｒ含量越高，固溶强化效果越明显。因此，提高固溶温度，可以显著改善合金的持久

性能。

３．２．２　共晶和ＴＣＰ相对合金高温持久性能的影响

Ｗｉｌｓｏｎ等
［２１］发现枝晶间未完全固溶的共晶组织会显著降低ＣＭＳＸ４合金的蠕变性能。Ｈｏｐｇｏｏｄ等

［２２］

认为在没有脆性共晶和局部初熔的情况下微孔洞成为最有效的裂纹源。Ｆｒｉｔｚｅｍｅｉｅｒ等
［２３］认为微孔是单晶

高温合金失效裂纹的主要源头，降低微孔含量可以显著提高合金的高温持久性能。

本文的研究表明：铸态合金中存在约１７．６％的共晶组织，但微孔含量极低，仅为０．０４％。共晶组织与基

体之间的热膨胀系数不同，其界面可产生较大的热应力，共晶组织易与基体分离，成为裂纹萌生的发源

地，或致使裂纹沿共晶组织与基体的界面扩展（图１２（ａ）和１２（ｂ）），其有害作用显著超过微孔含量较低的

有益作用。

合金经１３６０℃和１３６５℃固溶热处理后，合金热处理后组织中均未发现残余共晶和ＴＣＰ相。但是，合

金在高温持久加载中枝晶干均出现ＴＣＰ相，其含量分别为２．８％和１．７％。提高固溶温度，合金均匀化程度

提高，枝晶干、枝晶间的难熔元素尤其是Ｒｅ元素的分布更接近（图８）。因此，经更高温度固溶的合金出现

ＴＣＰ相的倾向减小。同时，合金经固溶热处理后微孔含量虽显著提高，但微孔含量均控制在较低水平，分别

为０．１６％和０．２１％。数量极少的微孔对合金的持久性能影响不显著。

在镍基单晶高温合金中ＴＣＰ相通常以２种主要方式影响合金的高温持久性能。第一是形态，长针状及

薄片状的ＴＣＰ相，由于其本身的脆性，容易成为裂纹源和裂纹扩展的快速通道从而导致合金蠕变持久性能

急剧恶化［２４２５］。第二是数量，当ＴＣＰ相的数量超过某一数值时，不管它们的形态和分布如何，由于它们的存

在，消耗了大量的固溶强化元素如Ｒｅ，Ｗ，Ｃｒ和 Ｍｏ等，从而削弱了基体强度。本研究中，经１３６０℃固溶热

处理的合金在高温、低应力持久持久加载中出现的ＴＣＰ相显著破坏／γ′筏排组织，降低了合金的持久性能
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（图１２（ｄ））。但是，经１３６５℃固溶热处理的合金持久加载中析出的ＴＣＰ相数量较少，且尺寸相对较小，未

发现明显的裂纹沿ＴＣＰ相萌生和扩展，因此合金持久性能较好。

４　结　论

１）合金铸态下枝晶偏析严重，枝晶间固溶强化元素较少，并且存在较多的共晶组织，使裂纹易在枝晶间

处形成，合金持久性能较低。

２）固溶过程中，共晶组织在１３３５℃以上开始快速溶解，经１３６０℃固溶处理后，共晶完全溶解，合金持

久性能显著提高。

３）固溶温度从１３６０℃提高至１３６５℃，Ｒｅ元素偏析程度显著降低，有效减少或者是延缓ＴＣＰ相在持

久加载过程中析出，合金高温持久性能进一步提高。
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［２５］ＲａｅＣ Ｍ Ｆ，ＫａｒｕｎａｒａｔｎｅＭ ＳＡ，ＳｍａｌｌＣＪ，ｅｔａｌ．Ｔｏｐｏｌｏｇｉｃａｌｌｙｃｌｏｓｅｐａｃｋｅｄｐｈａｓｅｓｉｎａｎｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌｒｈｅｎｉｕｍ

ｃｏｎｔａｉｎｉｎｇｓｉｎｇｌｅｃｒｙｓｔａｌｓｕｐｅｒａｌｌｏｙ［Ｃ］∥ＰｏｌｌｏｃｋＴＭ，ＫｉｓｓｉｎｇｅｒＲＤ，ＢｏｗｍａｎＲＲ，ｅｔａｌ．Ｓｕｐｅｒａｌｌｏｙｓ２０００．Ｃｈａｍｐｉｏｎ，

ＰＡ：Ｍｉｎｅｒａｌｓ，Ｍｅｔａｌｓ＆ ＭａｔｅｒｉａｌｓＳｏｃｉｅｔｙ，２０００：７６７７７６．

（编辑　郑　洁）
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