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含铪高钨 K416B 镍基铸造高温合金的 
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摘  要：通过组织形貌观察和蠕变性能测试，研究了含铪高钨 K416B 镍基铸造合金的组织及蠕变机制。结果表

明：合金铸态组织由 γ 基体、γ′相、MC 和 M6C 型碳化物组成；其中，MC 碳化物主要以链状和汉字型结构分别

在晶界和枝晶间析出，而大块状 M6C 碳化物镶嵌在共晶处；蠕变期间，合金的变形机制是位错在基体中可沿不

同方向发生滑移，且位错可绕过或剪切 γ′相；蠕变后期，高密度位错在碳化物和晶界处塞积，产生应力集中，致

使裂纹沿晶界和碳化物/共晶界面处萌生及扩展是合金的断裂机制。 
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Microstructure and creep behavior of  
Hf-containing K416B as-cast Ni-based superalloy with high W content 
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Abstract: By means of microstructure observation and creep property measurement, the microstructure and creep 
mechanism of Hf-containing K416B as-cast Ni-based superalloy with high W content were investigated. The results show 
that the as-cast microstructure of the alloy consists of γ matrix, γ′ phase, MC and M6C carbides. Thereinto, the MC 
carbide with chain-like structure and Chinese script precipitates, in the grain boundaries and inter-dendrite, respectively. 
And the blocky M6C carbide embeds in the eutectic. During creep, the deformation mechanisms of the alloy are that the 
dislocations with different orientations slip in the matrix, and the dislocation may bypass or shear into γ′ phase. In the late 
stage of creep, high density dislocations may pile up near the carbides or boundaries, and the fact may induce the stress 
concentration to cause the crack initiating and propagating along the grain boundaries and the interface between the 
carbide and eutectic, which is considered to be the fracture mechanism of the alloy. 
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由于高钨镍基铸造高温合金具有良好的热强性和

承温能力，被认为是制造航空发动机涡轮导向叶片和

高温模具的首选材料[1−2]。在 20 世纪 60 年代，国外已

研制出一批高钨镍基合金并投入使用，其典型牌号有

M21、M22、WAZ-16 和 IN-591 等[3−4]，其中，合金成

分的调整方向为降低 Cr 含量，提高 γ′相形成元素(Al、
Ti 和 Nb)及固溶元素(W 和 Mo)的含量[5]；同时，国内

也先后研制了一系列高钨的镍基铸造高温合金，如

K19、K20、K21 和 K465 等合金，其中 W 元素的含

量约为 10%(质量分数)[6−7]，此类合金具有较好的组织

稳定性等优点[8−9]。与之相比，K416B 合金中 W 的含

量高达 16%，并含有一定量的元素 Hf，具有突出的承

温能力，使用温度为 1100 ℃，是目前承温能力较高的

等轴晶铸造高温合金之一。 
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相关研究[10−12]表明，元素 Hf 可提高定向凝固合

金的铸造性能，且在镍基合金凝固期间可起“净化”

作用，同时，可改善合金晶界结构，控制和调整 γ′相
和碳化物的尺寸、形态和分布，进而改善铸造高温合

金的力学性能。如在 K19 合金成分基础上添加 1.5% 
Hf(质量分数)，可提高合金的可铸性，降低合金中疏

松形成的倾向性，从而改善了 K19 合金的中温强度及

塑形[13−14]。 
镍基合金在高温服役期间，不可避免地会发生蠕

变现象[15−16]，而蠕变机制取决于合金成分、强化相(主
要包括 γ′相和碳化物)的尺寸、形态与分布[17−18]。研  
究[19−20]表明，铸造镍基高温合金的变形机制主要包括

位错在基体中滑移和形成界面位错网，位错绕过或剪

切 γ′相，其中，位错切入 γ′相可形成不全位错+层错的

位错组态或反相畴界(APB)。此外，镍基铸造高温合

金的拉伸断裂方式主要为沿枝晶间开裂[21]。但有关含

铪高钨镍基铸造高温合金在高温蠕变期间的变形及断

裂机制尚不清楚。 
据此，本文作者对含铪高钨 K416B 合金进行蠕变

性能测试，并采用 SEM 和 TEM 对蠕变断裂合金进行

组织形貌观察，研究晶界和碳化物对 K416B 合金蠕变

行为的影响，试图为合金的应用与发展提供理论依据。 
 

1  实验 
 

采用 10 kg 真空感应熔炼炉对 K416B 母合金锭进

行重熔，浇注成等轴晶试棒，合金的化学成分如表 1
所列。合金试样经研磨抛光后，采用 20 mL HCl+5 g 
CuSO4+25 mL H2O 的腐蚀剂进行化学蚀刻，分别在金

相显微镜和 S−3400N 型扫描电镜(SEM)下进行组织形

貌观察。 
 
表 1  K416B 合金的化学成分 

Table 1  Chemical composition of K416B superalloy (mass 

fraction,%) 

C Cr Co Nb Al W Ti Hf Ni

0.12 4.85 6.80 2.04 5.70 16.2 1.01 0.99 Bal.

 
合金试棒在 975 ℃施加不同应力条件下进行蠕变

性能测试，并将蠕变断裂合金进行断口形貌观察；采

用线切割将蠕变断裂合金切取 0.5 mm 薄片，经双面

机械研磨至 50 μm，冲孔成 d 3 mm 圆片，随后采用双

喷电解减薄的方法在−25 ℃制取透射样品，双喷液为

10%(体积分数)高氯酸酒精溶液；采用 TECNAI−20 型

透射电镜(TEM)和系统倾转技术对样品进行位错组态

观察及衍衬分析。 
 

2  实验结果 
 
2.1  K416B 合金的组织结构 

K416B 铸造镍基合金低倍金相组织形貌如图 1 所

示。由图 1 可以看出，合金中枝晶分布均匀，且在同

一晶粒内的枝晶取向各异，分别如图 1 中 A 和 B 区域

所示，此外，枝晶间存在较多的共晶组织(白色箭头)，
经定量金相分析可知，合金中(γ+γ′)共晶含量约 12%。 

图 2所示为K416B镍基合金中枝晶干和枝晶间的

γ′相形貌。比较可知，枝晶干中的 γ′相尺寸较小，约为 
 

 

图 1  铸态 K416B 镍基合金的低倍形貌 
Fig. 1  Low magnification microstructure of as-cast K416B 
Ni-based superalloy 

 

 
图 2  K416B 合金中 γ′相形貌 
Fig. 2  Microstructures of γ′ phase in K416B superalloy:    
(a) Dendrite; (b) Inter-dendrite 
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图 3  K416B 合金不同区域析出相的形貌 

Fig. 3  Microstructures of precipitates in different regions of K416B superalloy: (a) Grain boundary; (b) Inter-dendrite;           

(c) Eutectic 

 
0.3~0.6 μm，如图 2(a)所示；而枝晶间的 γ′相尺寸较大，

约为 1~2 μm，并呈不规则分布，如图 2(b)所示。 
K416B 合金中不同区域的析出相形貌如图 3 所

示。图 3(c)所示为白色颗粒相沿晶界不连续析出(白色

箭头所示)，同时，由于晶界两侧晶粒内的 γ′相取向不

同，故呈现不同的腐蚀效果；在枝晶间区域存在较多

条状相和颗粒相，并呈汉字型分布(见图 3(b)中箭头所

示)；图 3(c)所示为块状相在合金共晶处析出，尺寸约

为 60~80 μm(见图 3(c)中短箭头所示)。 
K416B 合金的 X 射线衍射谱如图 4 所示。由图 4

可确定出该合金主要由 γ 相、γ′相、M6C 及 MC 碳化

物组成。对不同区域碳化物进行了 EDS 微区成分分

析，表明晶界和枝晶间的碳化物中富含元素 Nb、Ti、
Hf 和 C，而共晶处析出块状相主要含有 W、Co 和 C， 

 

 
图 4  K416B 合金的 XRD 谱 

Fig. 4  XRD pattern of K416B superalloy 

结合 XRD 谱线可鉴定出沿晶界和枝晶间的析出相为

MC 型碳化物，而共晶处的块状相为 M6C 碳化物。 
 
2.2  合金的蠕变性能 

在 975 ℃施加不同应力条件下，K416B 镍基合金

的蠕变曲线如图 5 所示。通过计算可得出，合金具有

较短的蠕变初始阶段和较长的稳态阶段；当施加应力

为 150 MPa 时，合金在蠕变稳态期间具有较小的应变

速率(约为 2.94×10−5 h−1)和较长持续时间(约为 240 
h)，且蠕变寿命长达 274 h，断后伸长率为 4.98%，如

图 5 中曲线 1 所示；随着施加应力增加至 180 MPa，
合金的蠕变稳态应变速率增加至 9.3×10−5 h−1，其蠕

变寿命也随之缩短至 147 h，但其断后伸长率增加至

5.50%，如图 5 中曲线 2 所示；当施加应力进一步提 
 

 

图 5  975 ℃时不同应力条件下 K416B 合金的蠕变曲线 
Fig. 5  Creep curves of K416B superalloy at different stresses 
and 975 ℃ 
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高至 235 MPa 时，稳态应变速率增加至 2.564×10−4 
h−1，且合金的蠕变寿命仅为 51 h，而合金伸长率增加

至 6.12%，如图 5 中曲线 3 所示。 
 
2.3  合金高温蠕变特征 

在 975 ℃、235 MPa 条件下，合金蠕变 51 h 断裂

后的显微组织如图 6 和 7 所示。蠕变期间，形变位错

可在 γ 基体的八面体滑移系中运动，并形成不规则的

位错网络(见图 6(a)中短箭头所示)。此外，在合金中可

形成大小不一的位错环，其中，尺寸较大的位错环如

图 6(a)中长箭头所示，而尺寸较小的位错环如图 6(b)
中箭头所示，表明蠕变期间，位错可绕过 γ′相。随着

蠕变进行，位错数量不断增加，并在 γ/γ′界面处形成

位错缠结(见图 6(c)中 C 和 D 处)，进而产生应力集中，

致使位错切入 γ′相，如图 6(c)中黑色箭头所示。 
在蠕变断裂合金的局部区域，沿晶界不连续析出

的碳化物形貌如图 7(a)中白色箭头所示，在晶界左下

方，大量蠕变位错沿不同方向发生滑移(分别如图 7(a)
中黑色箭头所示)，并堆积在晶界碳化物附近，如图

7(a)中 E 区域所示；而在晶界右上方存在少量形变位

错，如图 7(a)中 F 区域所示，分析认为，随着蠕变的

进行，晶界左下方位错塞积数量增多，在应力集中的

作用下，致使位错在相邻晶粒内发生滑移，从而可释

放应力集中，使蠕变继续进行。在另一局部区域，碳

化物在合金中弥散分布，如图 7(b)中白色箭头所示，

并有多组位错在外力作用下沿不同方向发生滑移，分 
 

 
图 6  K416B 蠕变断裂合金中 γ与 γ′相中的位错组织形貌 

Fig. 6  Microstructures of dislocation configurations in γ and γ′ phase of alloy after creep: (a) Dislocation network in γ/γ′ interface; 

(b) Dislocation loops; (c) Deformed dislocation shearing into γ′ phase 

 

 
图 7  K416B 合金蠕变断裂后局部区域的变形形貌 

Fig. 7  Deformation microstructures of partial zone in K416B alloy crept to fracture: (a) Dislocations piling up near carbide in grain 

boundary; (b) Slipping dislocations with different orientations; (c) Dislocation movement hindered by grain boundary 
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别如图 7(b)中箭头 1、2、3 和 4 所示，其中，沿箭头

1 方向运动的位错列在碳化物附近发生塞积，而沿箭

头 3 和 4 方向的运动位错在 G 处相互作用，如图 7(b)
所示。 

图 7(c)所示为蠕变断裂合金的另一局部 TEM 形

貌，其中，合金中的碳化物清晰可见，且碳化物上方

的晶界具有弯曲特征，如图 7(c)中黑色箭头所示，同

时碳化物附近存在较多形变位错，并有位错列堆积于

晶界处(如图 7(c)中白色箭头所示)，表明碳化物和晶 
界可有效阻碍位错运动，提高合金蠕变抗力。 

在 975 ℃、235 MPa 条件下，K416B 合金蠕变 51 
h 断裂后的位错组态及衍衬分析如图 8 所示。其中，

将切入 γ′相内的形变位错以数字 1~4 编号，可以看出，

当衍射矢量 g= 111 时，位错 1 衬度消失，如图 8(d)所
示，在其他衍射矢量条件下，其衬度显示，并根据位

错衬度消失判据 g·b=0，可确定位错 1 的柏氏矢量为

b1=[110]；当衍射矢量 g= 111 时，位错 2 的衬度消失，

如图 8(c)所示，而在其他衍射条件下显示衬度，由此

可确定出位错 2 的柏氏矢量为 b2= ]011[ ；当 g= 111 和

g= 131 时，位错 3 的衬度消失(如图 8(a)和(f)所示)，
根据 3131111 bgg =× ，确定出位错 3 的柏氏矢量为

b3=[011]；同时，当 g=020 时，位错 4 的衬度消失，

如图 8(a)所示，在其他衍射矢量下显示衬度，可确定

出位错 4 的柏氏矢量为 b4 = ]110[ 。这表明蠕变期间

〉〈110 超位错可剪切 γ′相。 
 
2.4   合金蠕变断裂特征 

在 975 ℃、235 MPa 条件下 K416B 合金蠕变 51 h
断裂后的断口形貌如图 9 所示。其中，图 9(a)所示为

合金断口上方 5 mm 处的断口形貌，对合金施加的应

力方向如图 9(a)中标示；合金中的枝晶及共晶形貌清

晰可见，蠕变后期，裂纹在共晶与枝晶界面处萌生，

并近垂直于施加应力方向，如图中短箭头所示。图 9(b)
所示为合金断口端部形貌，合金断口中含块状 M6C 碳

化物。可以看出，裂纹在块状 M6C 碳化物与共晶界面

处萌生，并与施加应力方向垂直，如图 9(b)中箭头 1
所示，而断口处的共晶组织发生撕裂，如图中箭头 2
所示。这表明共晶组织是金蠕变期间的薄弱环节，致

使裂纹易于在此处萌生和扩展。 
K416B合金蠕变断裂后裂纹沿晶界扩展形貌如图

10 所示。其中，合金中的共晶组织和晶界形貌分别如

图 10 中左上角和箭头 3 所示。与枝晶相比，共晶处强

度较低，故裂纹易于在枝晶和共晶界面处萌生，如图

10 中箭头 4 所示。同理，微裂纹亦可在碳化物与基体

界面处萌生，如图 10 中箭头 5 所示。蠕变期间，大量

位错在晶界附近堆积产生应力集中(如图 7(a)所示)，当 
 

 
图 8  位错切入 γ′相形貌及衍衬分析结果 

Fig. 8  Dislocations shearing into γ′ phase and diffraction contrast analysis: (a) g=020; (b) g= 113 ; (c) g= 111 ; (d) g= 111 ;       

(e) g= 113 ; (f) g= 131  
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应力值大于合金屈服强度时，微裂纹将在晶界处萌生，

此时可释放部分应力集中，使蠕变继续进行；当合金

进入蠕变后期，位错再次在晶界处塞积，产生应力集

中，致使裂纹沿晶界扩展。此外，有粒状碳化物残留

在断口处，如图 10 中箭头 6 所示，且断口呈现凹凸不

平特征，分析认为，沿晶界析出的粒状碳化物对晶界

具有钉扎作用，可抑制晶界滑移，是致使合金断口呈

现不光滑特征的主要原因。 
 

 
图 9  K416B 合金断口形貌 
Fig. 9  Fracture microstructures of K416B superalloy:     
(a) Cracks initiating along interface between eutectic and 
dendrite; (b) Cracks propagating along interface between bulk 
carbide and eutectic  

 

 

 

图 10  裂纹沿晶界扩展形貌 
Fig. 10  Microstructures of cracks propagating along grain 
boundaries 

 

3  分析与讨论 
 

相关研究[22−23]表明，无铪高钨 K465 合金组织由

γ基体、γ′相、共晶(6%~8%，面积分数)和碳化物组成，

其中，晶界碳化物呈链状分布，而晶内碳化物呈块状

和短棒状分布于枝晶间，同时，铸态K465合金 975 ℃、

230 MPa 的蠕变寿命仅有 28.1 h，且伸长率仅为

2.28%。而铸态 K416B 合金 975 ℃、235 MPa 的蠕变

寿命为 51 h，伸长率为 6.12%。比较可知，K416B 合

金中的共晶组织(12%)含量高于无铪高钨 K465 合金

的，且 K416B 合金具有较好的高温蠕变性能和塑性。

分析认为，K416B 合金中的 W 含量较高，可同时固

溶于 γ基体与 γ′相中，起固溶强化作用，并可与 C 原

子结合形成不同类型的碳化物，可有效阻碍位错运动，

提高合金蠕变抗力，致使 K416B 合金在稳态蠕变期间

具有较低的应变速率。此外，K416B 合金中含有一定

量的 Hf，使合金中的共晶含量增加，致使合金具有较

好塑性。同时，可增加合金在熔铸期间的流动性，从

而降低疏松的形成几率[24]，这是 K416B 合金具有较长

蠕变寿命的原因之一。 
由图 6(a)和(b)可知，合金 γ基体中存在不同尺寸

的位错环，表明合金的蠕变机制是位错以 Orowan 机

制绕过 γ′相；蠕变期间，尽管形变位错可在 γ/γ′界面形

成位错网，可释放 γ 与 γ′两相间的晶格应力，但随着

蠕变进行，位错数量不断增加，在两相界面处堆积产

生应力集中，当应力值大于 γ′相的屈服强度时， 〉〈110
超位错可剪切 γ′有序相，如图 6(c)中箭头所示。其中，

位错剪切 γ′相的临界剪切应力(τcs)可表示为[25] 
 

2/1
cs )  (4.0

T
rf

b
ηητ =                      (1) 

 
式中：T 为位错的线张力；r 为 γ′相的半径；b 为位错

柏氏矢量的模；f 为 γ′相的体积分数；η为位错剪切 γ′
相后形成的反相畴界能。这表明随合金中 γ′相的尺寸

及体积分数增加，位错剪切 γ′相的临界剪切应力值增

大，合金的蠕变强度提高。 
蠕变期间，1/2 〉〈110 位错在基体中可沿不同方向

发生滑移(如图 7(b)所示)，对合金变形起协调作用，

当两组滑移位错发生交互时，位错的运动阻力增加，

其中，位错间的交互作用阻力(τd)可表示为[26] 

ρατ Gb=d                                 (2) 

式中：α 为常数，取决于位错性质、排列情况；G 为
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切变模量；ρ 为位错密度。由此可知，随着位错密度

的增加，位错的运动阻力增加，合金蠕变抗力提高。 
由图 7 可知，晶界和碳化物可有效阻碍位错运动，

导致蠕变位错在晶界和碳化物附近塞积；随着蠕变进

行，在晶界及碳化物附近塞积的位错密度增大，并产

生应力集中，当应力集中值高于合金屈服强度时，致

使裂纹在晶界及碳化物界面处萌生和扩展，如图 10
所示。其中，位错在障碍物(碳化物和晶界)处塞积产

生微裂纹的示意图如图 11 所示，并根据 Zener 和 Stroh
理论[27]，由 n 个柏氏矢量 b 的位错塞积引起应力集中

而产生裂纹长度(nb)所需的切应力(τs)可表示为 
 

nb
s

is
2ηττ +=                                 (3) 

 
式中：τi 为位错滑移引起的晶格摩擦应力；ηs 为新增

有效表面能，与裂纹失稳扩展长度 l 相关。由此可知，

当施加应力 σ≥τs 时，位错沿{111}面滑移受阻形成塞

积群，且位错塞积储蓄的弹性能(即产生的应力集中)
足以补偿形成新裂纹的表面能时，裂纹就会形成。 

 

 
图 11  位错塞积引起裂纹在障碍处萌生的示意图 

Fig. 11  Schematic diagram of crack initiation for dislocations 

piling up at barriers 

 

4  结论 
 

1) K416B铸态合金主要由 γ相、γ′相及MC和M6C
碳化物组成；与枝晶干相比，枝晶间的 γ′相尺寸较大，

且块状 M6C 碳化物在共晶处析出，而 MC 碳化物沿枝

晶间和晶界不连续析出，其中，沿晶界呈链状分布的

MC 碳化物可抑制晶界滑移，提高合金蠕变抗力。 
2) 合金蠕变期间的变形机制是位错在 γ基体中可

发生不同取向滑移，其中，位错可在 γ/γ′界面处形成

位错网或以 Orowan 机制绕过 γ′相，随着蠕变进行，

有 超位错切入 γ′相。 〉〈110
3) 蠕变后期，大量位错在近晶界和碳化物处塞积

并引起应力集中，当应力值超过合金屈服强度时，裂

纹将沿晶界和碳化物界面处萌生及扩展，这就是合金

的蠕变断裂机制。 
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