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DZ125 镍基合金的显微组织与蠕变行为 
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摘 要：通过蠕变性能测试及组织形貌观察，研究 DZ125合金的高温蠕变行为。结果表明：经完全热处理后，合 

金在枝晶干/间区域存在明显的组织不均匀性，粗大 γ′相存在于枝晶间，细小 γ′相存在于枝晶干。蠕变初期合金中 
γ′相已转变成筏状结构，稳态蠕变期间合金的变形机制是位错攀移越过  γ′相，其中，位错攀移期间，易形成位错 

的割阶，空位的形成和扩散是位错攀移的控制环节。而蠕变后期合金的变形机制是位错在基体中滑移和剪切进入 

筏状 γ′相。在高温蠕变后期，合金中裂纹首先在晶界处萌生与扩展，且不同形态晶界具有不同的损伤特征，其中， 

沿应力轴成 45°角晶界承受蠕变损伤的较大剪切应力可使其发生较大几率的蠕变损伤； 而加入的元素 Hf促进细小 

粒状相沿晶界的析出，可抑制晶界滑移，提高晶界强度，是合金蠕变断裂后晶界呈现非光滑表面的主要原因。 
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Microstructure and creep behavior of DZ125 nickelbased superalloy 
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Abstract:  By  means  of  creepproperty  measurement  and  microstructure  observation,  the  creep  behavior  of  DZ125 
superalloy  at  high  temperatures was  investigated. The  results  show  that  after  full  heat  treatment,  the  unhomogeneous 
microstructure still appears  in the dendritic/interdendritic regions of  the alloy. Fine cuboidal γ′ precipitates locate in  the 
dendrite arm regions, while coarse ones locate in the interdendritic regions. The cuboidal γ′ phase in the alloy transforms 
into the rafted structure along the direction vertical to the stress axis in the primary stage of creep. Dislocation climbing 

over the rafted γ′ phase is thought to be the deformation mechanism of the alloy during the steady creep stage. Thereinto, 
during the dislocation climbing, dislocation jogs are easy to form, and the formation and diffusion of vacancies are  the 

controlling  factors  of  dislocation  climbing.  In  the  latter  stage  of  creep,  the  deformation  mechanism  of  the  alloy  is 
dislocation sliding in γ matrix channels and shearing into the γ′ phase, and the microcracks firstly initiate and propagate 
along the grain boundaries. The grain boundaries with different configurations display various damage characters during 
creep.  Thereinto,  bigger  shearing  stress  during  creep  damage  of  the  alloy  is  applied  on  the  boundaries  at  45°  angle 

relative to the stress axis, which increases the creep damage probability of them. However, the addition of the element Hf 
can promote  the precipitation of  the fine particlelike phase along the boundaries, which can  inhibit the slipping of  the 

grain boundaries to improve the strength of them. This is the main reason why the boundaries have nonsmooth surfaces 
after creep rupture of the alloy. 
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定向凝固镍基合金的组织结构由 γ 基体和 γ′强化 

相组成，由于合金在凝固期间沿〈001〉取向定向生长成 

为柱状晶结构，已基本消除了与应力轴垂直的横向晶 

界 [1] ，因而，与普通多晶铸造镍基合金相比，其承温 

能力和持久寿命都得到较大幅度的提高，已被广泛应 

用于制备先进航空发动机的热端叶片部件 [2] 。 

尽管定向凝固镍基合金已消除了横向晶界，但蠕 

变损伤仍是其高温服役期间的主要失效形式，其蠕变 

损伤的主要特征包括：合金中  γ′相发生粗化、蠕变位 

错在基体中滑移和切割 γ′相， 并在 γ/γ′两相界面形成微 

裂纹等 [3] 。由于高温蠕变期间位错的运动模式及裂纹 

萌生与扩展方式与合金的蠕变抗力密切相关，因此， 

定向凝固合金的蠕变行为得到广大研究者所重视。 

研究表明，单晶镍基合金在高温蠕变的不同阶段 

具有不同的变形特征，其中，蠕变初期是位错在基体 

中滑移，随蠕变进行，合金中  γ′相发生筏形化转变， 

并在  γ′/γ 两相界面形成位错网 [4] ，稳态蠕变期间的变 

形机制是位错攀移越过筏状  γ′相 [5] ，而在蠕变后期， 

合金的变形机制是位错在基体中滑移和剪切  γ′相 [6] 。 
DZ125合金是目前性能水平较好的定向凝固镍基铸造 

合金之一 [7−8] ，具有良好的中、高温综合性能及优异的 

热疲劳性能，没有明显的薄壁效应。且随熔体处理温 

度的提高，铸态合金中位错密度增大，且位错呈波浪 

型和不规则网络状分布，形成的位错网有利于提高合 

金的持久性能 [9] 。 DZ125合金中含有的元素 Hf使碳化 

物和硼化物相弥散分布且尺寸较小，并呈现不规则粒 

状形态存在于晶界区域，可延缓和抑制晶界处裂纹的 

萌生与扩展，改善合金的晶界强度 [10] 。尽管定向凝固 

合金的组织与性能已经得到广泛的研究 [11−13] ，但 
DZ125合金在高温服役期间的蠕变行为报道很少，且 

合金在蠕变不同阶段的变形机制也不清楚。 

据此， 本文作者对 DZ125定向凝固合金进行高温 

蠕变性能测试， 并对不同状态合金进行组织形貌观察， 

研究该合金的高温蠕变行为和变形机制，以期为合金 

的应用提供理论依据。 

1  实验 

采用定向凝固技术在真空定向凝固炉中沿[001] 
取向制取直径为 16 mm、 具有柱状晶结构的 DZ125合 

金试棒，其合金的化学成分如表 1 所列，选取的热处 

理工艺为：(1180℃，2 h)+(1230℃，3 h，空冷)+(1100 
℃，4 h，空冷)+(870℃，20 h，空冷)。合金经四级热 

处理后，用线切割将试棒加工成横断面为  4.5  mm× 

2.5 mm，标距为 15 mm的板状拉伸蠕变试样。 
DZ125合金的蠕变试样经机械研磨和抛光后，将 

其置入  GWT504 型高温蠕变/持久试验机中，在高温 

不同条件下进行蠕变曲线及性能测定，分别在蠕变不 

同时间终止试验，将蠕变不同时间的样品机械研磨和 

抛光后， 使用 2 mLHNO3+4 mL HF+6 mL C3H8O3 腐蚀 

剂，对抛光后的样品进行化学腐蚀，采用扫描电镜观 

察组织形貌。 将蠕变试样制成 d 3 mm的 TEM样品(采 

用高氯酸(7%)＋无水乙醇(93%， 体积分数)的减薄液对 

其进行双喷减薄)，并采用透射电镜进行组织形貌观 

察，结合蠕变期间位错组态的衍衬分析，考察合金在 

蠕变期间的组织演化规律和蠕变不同阶段的变形特 

征。 

表 1  DZ125合金的化学成分 

Table  1  Chemical  composition  of  DZ125  superalloy  (mass 

fraction, %) 

Cr  Co  W  Mo  Al  Ti  Ta  Hf  B  C  Ni 

8.68  9.80  7.08  2.12  5.24  0.94  3.68  1.52 0.012 0.09  Bal. 

2  结果与分析 

2.1  合金的组织结构 

经完全热处理后，合金样品经腐蚀后的组织形貌 

如图 1 所示。可以看到，合金经热处理后仍保持着完 

整的枝晶形貌，图中长线段为合金中一次枝晶的生长 

方向，短线段为二次枝晶生长方向，且二次枝晶与一 

次枝晶相互垂直，如图  1(a)所示。其枝晶的局部放大 

形貌如图  1(b)所示。可以看出，合金的组织结构由  γ′ 
和 γ 相组成，细小的立方 γ′相存在于枝晶干区域，两 

枝晶干之间为枝晶间区域，并在枝晶间区域存在粗大 

的  γ′相，由于两枝晶之间存在取向差，故晶界位于枝 

晶间区域，如图 1(b)中箭头所示。枝晶干 A区域的放 

大形貌示于图  1(c)，可以看出，细小立方  γ′相的尺寸 

约为 0.4 μm，并在枝晶干区域均匀分布；而在枝晶间 
B 区域的立方体  γ′相形貌较为粗大，其边缘尺寸为 
1~1.2  μm，如图 1(d)所示，且立方 γ′相的尺寸分布并 

非均匀，较小尺寸的立方 γ′相约为 0.7 μm，如图中短 

箭头所示，较大尺寸的立方 γ′相约为  1.5 μm，如图中 

长箭头所示。表明合金经完全热处理后，在枝晶干/ 
间区域存在明显的组织不均匀性。 

2.2  合金的蠕变行为 

合金在不同条件测定的蠕变曲线如图 2所示，在
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图 1  合金经完全热处理后的组织形貌 

Fig. 1  Microstructures in  local region of alloy after fully heat treatment: (a) Dendrite morphology on (100) plane; (b) Magnified 

morphology  in  dendrite/interdendrite  region;  (c)  Fine  cubical  γ′  phase  in  dendrite  region;  (d)  Coarser  cubical  γ′  phase  in 

interdendrite region 

图 2  合金在不同条件测定的蠕变曲线 

Fig.  2  Creep  curves  of  alloy under  different  conditions:  (a) 

Applied  different  stresses  at  1040 ℃;  (b)  Applied  different 

temperatures at 137 MPa 

1040℃施加不同应力测定的蠕变曲线如图 2(a)所示。 

由图 2 可知，合金在不同条件具有不同的蠕变特征， 

且在初始蠕变阶段有较短的持续时间和较低的应变 

量，随后进入稳态蠕变阶段。在施加 127 MPa下，合 

金在稳态蠕变期间的应变速率为 1.83×10 −4 h −1 ，其蠕 

变寿命为 109 h。随施加应力提高到 137 MPa，合金在 

稳态蠕变期间的应变速率提高至 2.38×10 −4 h −1 ，合金 

的蠕变寿命降低到90 h。 随施加应力进一步提高到147 
MPa，合金在稳态蠕变期间的应变速率提高到  3.13× 
10 −4  h −1 ，蠕变寿命进一步降低到 49.5 h。表明，随着 

施加应力的提高，合金在稳态蠕变期间的应变速率增 

大，蠕变寿命迅速降低，特别是当施加应力大于  137 
MPa时，合金呈现出明显的施加应力敏感性。 

合金在不同温度施加 137 MPa压力测出的蠕变曲 

线，结果如图 2(b)所示。其中，1020℃测定出合金在 

稳态蠕变期间的应变速率为 1.49×10 −4 h −1 ，蠕变寿命 

为 220 h。随蠕变温度提高到 1040 ℃，合金在稳态蠕 

变期间的应变速率提高到 2.38×10 −4 h −1 ，蠕变寿命降 

低到 88 h。 随温度进一步提高到 1060℃，合金在稳态 

期间的应变速率为 3.73×10 −4 h −1 ， 蠕变寿命降低到 30 
h。结果表明：随着蠕变温度提高，合金的应变速率增 

大，蠕变寿命大幅度降低。 

合金在高温施加应力的瞬间，产生瞬间应变，随 

蠕变进行，合金中的位错密度提高，应变速率降低， 

直至进入稳态阶段。一旦蠕变进入稳态阶段，合金的 

应变保持恒定，故合金在稳态蠕变期间的应变速率服 

从于 Dorn  定律： 

) exp(  a 
ss  RT 

Q A  n 
A − = σ ε&  (1) 

式中：  ss ε & 为稳态蠕变速率；A为与材料组织有关的常 

数；σA 为外加应力；n 为表观应力指数；R 为摩尔气 

体常数；T为热力学温度；Qa 为表观蠕变激活能。 

根据图 2 中的蠕变曲线数据，求出合金在不同条
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件稳态蠕变期间的应变速率，绘制该合金在稳态期间 

的应变速率与施加温度、应力之间的关系，结果如图 
3 所示，其中，应变速率与温度倒数之间的关系示于 

图 3(a)， 应变速率与施加应力之间的关系示于图 3(b)。 

由此计算出 1020~1060℃和 127~147 MPa施加温度和 

应力范围内，合金在稳态蠕变期间的表观蠕变激活能 

为 Q=328.75  kJ/mol，应力指数为 n=3.7。根据计算的 

应力指数可以确定：在试验的温度和应力范围内，合 

金在稳态蠕变期间的变形机制主要为位错的攀移(当 
n=4~6时蠕变由位错的攀移所控制 [14] )。 

图 3  合金在稳态蠕变期间的应变速率与施加温度、应力之 

间的关系 

Fig.  3  Relationships  among  strain  rates  and  applied 
temperatures, stresses during steady state creep: (a) ln  ss ε&  −T −1 ; 

(b) ln  ss ε&  −lnσ 

2.3  蠕变期间的变形特征 

合金经 1040 ℃、137 MPa蠕变 40 h的微观组织 

形貌如图 4所示。此时，合金的蠕变已经进入稳态阶 

段，蠕变应变量约为 1.8%，其立方 γ′相已经完全转变 

成  N−型筏状结构，筏状  γ′相的取向与应力轴垂直(应 

力轴方向如图箭头标注所示)，且在  γ/γ′两相界面存在 

位错网，如图中长箭头标注所示，可以看出，筏状  γ′ 
相内仅有少量位错，如图中短箭头标注所示。 

蠕变 40 h 后，在合金另一区域存在界面位错网的 

形貌示于图  5。可以看出，在蠕变稳态阶段，合金中 

形成的筏状 γ′相内无位错， 位错仅在合金基体中滑移， 

并在筏状  γ′/γ 两相界面出现界面位错网，方框区域的 

放大形貌示于照片的左上角，表明界面位错中存在位 

错割阶。其中，位错可以通过割阶运动实现攀移。经 

高温低应力蠕变 40  h 后合金的应变量约为 1.8%，而 

筏状  γ′相内仅有少量位错的事实表明，合金在稳态蠕 

变期间的变形机制是位错攀移越过筏状  γ′相。分析认 

为，蠕变期间合金基体中的位错运动至  γ′相界面，与 

位错网相遇可发生反应，其位错反应分解的分量改变 

了原来的运动方向，使其向前攀移至另一滑移面，可 

减缓蠕变期间的应力集中，并使稳态蠕变继续进行。 

因此，可以认为位错网对合金稳态蠕变期间的形变硬 

化和回复软化具有重要的协调作用。 

经 1040 ℃、137 MPa蠕变 90 h 断裂后，合金不 

同区域的微观组织形貌如图  6  所示。合金在远离断 

图 4  稳态蠕变期间合金的组织形貌 

Fig. 4  Microstructure of alloy during steady state creep 

图 5  位错在{111}晶面沿〈110〉方向攀移产生的攀移台阶 

Fig.  5  Dislocation  climbing  on  {111}  crystal  plane  along 

〈110〉 direction
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口区域的组织形貌如图  6(a)所示，可以看出，合金中 

的  γ′相已经完全转化为与应力轴垂直的  N−型筏状结 

构，其中施加应力的方向如图中箭头标注所示。蠕变 

温度较高，其筏状 γ′相的厚度尺寸略有增加，约为 0.6 
μm，筏状 γ′相已发生扭折，且在 γ′/γ两相之间存在大 

量界面位错，并有位错切入筏状  γ′相内，如图中黑色 

箭头标注所示。 

合金在近断口区域的组织形貌如图 6(b)所示。由 

图 6 可知，由于合金的形变量较大，局部区域的界面 

位错网已被损坏，故大量位错在位错网损坏区域切入 

γ′相，致使合金的应变量进一步增大。蠕变后期，大 

量位错切入  γ′相的事实表明，此时合金已经失去蠕变 

抗力。随蠕变的进行，合金中发生位错的交替滑移使 

筏状 γ′相扭曲程度加剧，如图 6(b)中区域 A 所示，并 

在筏状  γ′相扭曲程度较大的界面形成微裂纹。随着蠕 

变的进一步进行，在筏状  γ′/γ 两相界面发生孔洞的聚 

集和微裂纹扩展，直至发生合金的蠕变断裂 [15] 。 

经 1020℃、137 MPa蠕变断裂后，合金中筏状 γ′ 
相内的位错组态，如图 7 所示，其中，切入 γ′相内的 

位错分别用字母标注为 A、B、C和 D。当衍射矢量为 

图 6  合金在 1040℃、137 MPa条件下蠕变 90 h断裂后的组织形貌 

Fig. 6  Microstructures of alloy crept for 90 h up to fracture at 1040 ℃ and 137 MPa: (a) Twist of rafted γ′ phase; (b) Alternated 

slipping of dislocations 

图 7  合金经 1020℃、137 MPa蠕变断裂后 γ′相内的位错组态 

Fig. 7  Dislocation configuration within γ′ phase after alloy crept up to fracture at 1040℃ and 137 MPa: (a) g= 1 1 1; (b) g=0 2 0; (c) 

g= 1 3 1; (d) g= 1 31
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g=  1 1 1  时，位错 A消失衬度，如图 7(a)所示，当衍射 

矢量 g=  2 2 0  、g=020和 g=  2 20  时，位错 A显示衬度， 

分别如图 7(b)、(c)和(d)所示，根据 g⋅b=0 位错不可见 

判据，可以确定位错 A 是柏氏矢量为  bA=  ] 1 01 [  的超 

位错。

当衍射矢量为 g=020时，位错 B消失衬度，如图 

7(c)所示， 当衍射矢量为 g =  1 1 1  、 g=  2 2 0  和 g=  2 20  时， 

位错 B显示衬度，分别如图 7(a)、(b)和(d)所示，根据 
g⋅b=0 位错不可见判据，可以确定，位错 B 是柏氏矢 

量为  bB=  ] 1 10 [  的超位错，由于位错  B  的线矢量为 
μ=  2 2 0  ，由  bB×μB=(111)可确定，该位错在(111)面滑 

移。当衍射矢量为 g=  2 2 0  时，位错 C、D消失衬度， 

如图 7(b)所示， 当衍射矢量 g=1 1  1、 g=020和 g=  2 20 

时，位错 C、D显示衬度，如图 7(a)、(c)和(d)所示， 

根据  g⋅b=0 位错不可见判据，可以确定，位错  C、D 

是柏氏矢量为 bC=bD=[011]的超位错，其中，由于位错 
C的线矢量为 μ = 2 20，由 bC×μC=(111)可确定，该位 

错在(111)面滑移。 

2.4  蠕变期间裂纹的萌生与扩展 

在 1040℃、137 MPa蠕变后期，样品表面发生裂 

纹萌生与扩展的形貌，如图 8所示，样品施加应力的 

方向如图中箭头标注所示。 合金蠕变 65 h  进入蠕变加 

速阶段，如图 2 所示，由于合金的应变及应变速率增 

加，激活的大量位错在基体中滑移，当位错滑移至晶 

界受阻，可塞集于近晶界区域，并引起应力集中，当 

应力集中值大于晶界的结合强度时，在晶界处首先发 

生萌生的裂纹，其近竖直晶界处裂纹萌生的形貌如图 
8(a)中箭头所示。随蠕变进行至  75  h，近竖直晶界处 

的微裂纹发生沿晶界的扩展，其形貌如图 8(b)中白色 

方框区域所示。图 8(b)白色方框区域放大形貌示于图 
8(c)，可以看出，立方 γ′相已经完全形成筏状结构，其 

中，近晶界区域的  γ′相筏状结构发生扭曲，这表明与 

基体相比，晶界是合金中强度较低的薄弱区域，故随 

蠕变进行，裂纹首先在合金的晶界处萌生。 

随蠕变进行，逐渐发生微裂纹沿晶界的扩展，致 

使合金的应变量增大，同时，裂纹的沿晶界扩展，使 

相邻的微孔洞或微裂纹相互连通，直至发生蠕变断裂 

是合金的蠕变断裂机制。 其中， 合金蠕变 88 h 断裂后， 

在倾斜晶界区域裂纹扩展的形貌示于图 8(d)，由于定 

向凝固合金中的晶界呈现不规则形态(见图  1(b))，因 

此，裂纹可在倾斜晶界处萌生与扩展，且样品发生裂 

纹沿倾斜晶界扩展的形貌呈现非光滑锯齿状形态，表 

明，合金的晶界具有较高的结合强度。 

3  讨论 

3.1  位错攀移越过 γ′相的理论分析 

在稳态蠕变期间，合金中  γ′相已转变成与应力轴 

垂直的 N−型筏状结构，且无位错切入 γ′相(见图 4)， 

其变形特征是位错在 γ 基体通道中运动，并以攀移方 

式越过筏状  γ′相，其中，位错攀移是应变速率的控制 

环节,  且位错的攀移可以通过割阶沿位错线运动而逐 

步实现。随着蠕变的进行，合金的变形量增加，当位 

错在基体通道中运动至筏状  γ′相受阻，在切应力作用 

下可向前攀移至另一滑移面，并继续沿相同方向滑移 
[16] ，特别是当基体中的位错运动至界面，与界面位错 

网发生反应时，可改变运动方向，并促使位错发生攀 

移越过筏状 γ′相 [17] 。如果认为位错的攀移与空位的扩 

散相联系， 则可用空位的扩散流表达位错的攀移速率。 

图 8  合金在 1040℃、137 MPa蠕变不同时间的表面形貌 

Fig. 8  Surface morphologies of alloy crept for different times at 1040 ℃ and 137 MPa: (a) Crept for 65 h; (b) Crept for 75 h; (c) 

Amplified morphology of Fig. 8(b); (d) Crept for 90 h up to fracture
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由于合金在稳态蠕变期间的应变速率正比于位错攀移 

速率和施加应力，而反比于位错攀移高度，因此，可 

推导出稳态蠕变期间合金的应变速率与施加应力、位 

错攀移高度的关系式。 

正应力作用于刃位错, 使其刃位错在  γ′/γ 两相界 

面的{111}面沿〈110〉方向滑移,  位错运动受阻后向前 

攀移至另一滑移面, 并继续沿相同方向滑移, 位错运 

动过后,  留下一与位错线垂直的割阶, 同时伴随有空 

位的扩散。其中多组刃位错通过割阶沿位错线运动而 

实现攀移的形貌如图 5 所示，且每一位错线有多个攀 

移台阶，可将  γ′/γ 两相界面形成的位错割阶视为位错 

攀移的高度。 

高温蠕变期间，位错攀移形成的割阶处于热平衡 

状态, 其位错攀移的激活能可表示为 [18] 

i U U U U + + =  d f  (2) 

式中：Uf 为空位形成能；Ud 为空位扩散激活能；Ui 
为割阶形成能 [19] 。其中割阶的浓度 ci 表示为 

 
 
 

 
 
 − 

= = 
RT 
U 

x 
b c  i 

i  exp  (3) 

式中：ci 为割阶浓度；b为割阶的平均高度；x为割阶 

的平均距离。根据图  5 测定出割阶的平均高度  b=88 
nm， 且割阶的平均距离为 x=266.6 nm， 将其代入式(3)， 

求出割阶的形成能为 9.59 J/mol。进一步分析表明：合 

金在稳态蠕变期间发生位错攀移时，易形成位错的割 

阶，空位的形成和扩散是位错攀移的控制环节。因此， 

位错攀移速率可用空位的扩散流表示。 

在单位长度的位错线上，空位扩散的流量(J)可以 

表示为 

kT 
B n c D J  v 

3 
o σ 

=  (4) 

式中：Dv 为ε& 空位的扩散系数；co 为晶体中的空位浓 

度；B 3 为一个空位的体积；n为塞积群中的位错个数； 
k为波尔茨曼常数；T为热力学温度。 

外力与塞积位错群引起张力平衡时，领先位错攀 

移的速率(v)为 

kT 
B n c D A J A v  v 
3 

o σ ′ 
= ′ =  (5) 

位错攀移越过高度为 h 的筏状 γ′相所需临界应力 

值为 

h ) 1 ( π 8 υ 
µ σ 

− 
⋅ 

=  b  (6) 

式中：μ为剪切模量；b为柏氏矢量；υ为泊松比。 

塞积群中位错数量 n 正比于位错攀移的临界应力 
(n∝σ)，将其代入位错攀移的速率方程后，领先位错攀 

移的速率可表示为 

kT h 
B c D A v  v 

2 

2 3 
o 

] ) 1 ( π 8 [ υ − 

′ 
=  b  (7) 

由于稳态蠕变速率( ε& )与位错的攀移速率成正 

比，与攀移的距离(h)成反比，因此，位错攀移的速率 

可表示为 

kT h 
B c AD 

h 
V A  v 

3 2 

2 3 
o 

) 1 ( 
) ( 

υ 
ε 

− 
= ′ ′ =  b 

&  (8) 

式中：A 为修正后的常数。由式(8)可以得出结论，随 

温度提高，合金中  γ′相逐渐溶解，体积分数减少，γ′ 
相的厚度尺寸(h)减小，合金的应变速率提高，蠕变寿 

命降低，这与图 2的结果相一致。 

3.2  裂纹沿晶界萌生与扩展的理论分析 

多晶镍基合金在 670 ℃、700 MPa蠕变期间，微 

裂纹首先在垂直于应力轴的晶界处产生， 随蠕变进行， 

裂纹逐渐沿晶界扩展，直至发生合金在蠕变期间的沿 

晶断裂， 且断口中的断裂晶粒表面光滑， 无析出物 [20] ， 

说明合金中晶界是蠕变强度的薄弱环节。尽管采用定 

向凝固技术制备的  DZ125 合金中已基本消除了与应 

力轴垂直的横向晶界，但在一次枝晶间区域仍存在晶 

界，如图 1(b)所示。且高温蠕变期间，裂纹的萌生与 

扩展首先发生在晶界区域，如图 8 所示，这表明定向 

凝固合金中的晶界仍是蠕变强度的薄弱环节。由于合 

金中的晶界形态各异，且晶界与应力轴成不同角度倾 

斜，故裂纹的萌生与扩展特征各不相同。 

分析认为，蠕变期间，样品沿与应力轴成  45°角 

方向具有最大剪切应力，在最大剪切应力作用下合金 

发生蠕变损伤，且最大剪切应力沿晶界方向的投影可 

视为合金中晶界损伤的有效剪切应力。在恒定载荷的 

蠕变期间，与应力轴成不同角度的晶界承受不同水平 

的有效剪切应力，故合金中不同形态的晶界具有不同 

的蠕变损伤特征，如图 8所示。当合金中晶界与应力 

轴垂直时，最大剪切应力沿晶界的投影值较小，致使 

晶界损伤的有效剪切应力值较小，而合金中晶界与应 

力轴成 45°角时，最大剪切应力沿晶界的投影值最大， 

致使晶界损伤的有效剪切应力值最大，故  45°角晶界 

发生蠕变损伤的几率较大， 且损伤特征明显， 如图 8(d) 
所示。

尽管  DZ125 合金的蠕变损伤首先发生在晶界区 

域，但裂纹沿晶界的萌生与扩展表现出非光滑断裂表
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面，表明裂纹沿晶界扩展与滑移具有较大的阻力，其 

中，合金中加入微量元素  Hf 是改善晶界结合力、增 

加晶界滑移阻力的主要原因。合金中加入的元素  Hf 
偏聚于晶界区域，可吸收偏析于晶界区域的硫等有害 

杂质，具有净化晶界、提高晶界强度的作用。加之， 

元素  Hf 可促使细小碳化物、硼化物相沿晶界弥散析 

出，该细小粒状化合物弥散分布于晶界区域具有钉扎 

作用 [21−22] 。蠕变期间，在最大剪切应力作用下，合金 

中晶界发生滑移，其晶界区域细小粒状化合物的钉扎 

作用，增加了晶界滑移的阻力，滑移过后其晶界表面 

存留划伤痕迹是使合金蠕变断裂后晶界呈现非光滑表 

面的主要原因，以上分析与试验结果相一致。 

4  结论 

1) 经完全热处理后， DZ125合金的组织结构由立 

方 γ′相和 γ 基体相组成，并沿一次枝晶间区域存在晶 

界，粗大  γ′相存在于枝晶间区域，细小  γ′相存在于枝 

晶干区域，在枝晶干/间区域存在明显的组织不均匀 

性。 
2) 在蠕变初期合金中 γ′相已转变成筏状结构，稳 

态蠕变期间合金的变形机制是位错攀移越过  γ′相，其 

中，位错攀移期间，位错的割阶易于形成，空位的形 

成和扩散是位错攀移的控制环节。而蠕变后期合金的 

变形机制是位错在基体中滑移和剪切进入筏状  γ′相， 

且在{111}面滑移。 
3) 在高温蠕变的后期， 合金中裂纹首先在晶界处 

萌生与扩展，且不同形态晶界具有不同的损伤特征， 

其中，沿应力轴成  45°角晶界承受蠕变损伤的较大剪 

切应力，可使其发生较大几率的蠕变损伤；而加入的 

元素  Hf 促进细小粒状相沿晶界析出，可抑制晶界滑 

移，提高晶界强度，是使合金蠕变断裂后晶界呈现非 

光滑表面的主要原因。 
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