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摘  要：通过蠕变性能测试，组织结构观察和晶格常数测定，研究应力时效对 DZ125 镍基合金组织演化与蠕变

抗力的影响。结果表明：合金在 980 ℃、90 MPa 近服役条件下的蠕变寿命是 9714 h；蠕变期间，样品中间区域

的 γ′相优先形成完整的筏状组织，在无应力的肩部区域，γ′相呈现串状形态；随应力时效时间延长至 9714 h，合

金中筏状 γ′相的厚度尺寸从 0.4 μm 增加至 1.8 μm，合金中 γ′、γ两相的晶格常数值增加，两相的错配度增大。其

中，应力时效致使筏状 γ′相粗化及错配度增大，可改善蠕变抗力，是合金在近服役条件具有较长蠕变寿命的原因

之一。 
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定向凝固镍基合金的宏观蠕变行为与微观变形机

制密切相关，特别是在温度和应力场共同作用的高温

蠕变期间，合金的显微组织发生了明显变化，例如：γ′
相发生的粗化及筏形化转变，使 γ′、γ两相界面出现位

错网[1−4]，其中，定向凝固合金在蠕变期间，不同柱状

晶中 γ′相沿不同方向形成筏状结构，并对合金蠕变期

间的变形机制有重要影响，但其影响程度与规律有待

于进一步研究。 
尽管定向凝固镍基合金在短时的蠕变行为及微观

变形机制已有文献报道[5−8]，但针对大型军用运输机和

民用大型客机用发动机的热端部件需要长寿命而言，

热端部件在长时服役期间的蠕变行为与微观变形机制

之间依赖关系并不清楚。由于热端叶片部件在高温服

役条件下的蠕变行为决定其工程应用的安全可靠性，

因此，研究合金在近服役条件下的组织演化规律与微

观变形机制十分必要[9−11]。 
合金中 γ、γ′两相的晶格常数相近，但不同成分合

金中 γ′、γ 两相的晶格常数不同，致使 γ、γ′两相之间

存在不同的晶格错配应力[12−13]。此外，合金经有/无应

力时效后，合金中 γ′、γ 两相的晶格常数也发生变    
化[14−16]，即：不同合金及同一合金在不同状态下，晶

格常数及错配度各不相同[17−18]。由于 γ、γ′两相的晶格

错配应力和蠕变期间施加的应力是位错运动的主要驱

动力[19−20]，因此，合金的蠕变行为与晶格错配度密切

相关。尽管，单晶合金中 γ′、γ两相错配度对蠕变行为

的影响已有文献报道[21−24]，但定向凝固合金热暴露及

应力时效时间对晶格常数、错配度的影响并不清楚，

特别是近长寿命服役条件下，合金中 γ、γ′两相的组织

演化特征、晶格常数及错配度的变化规律也无清楚。 
据此，本文作者通过对 DZ125 定向凝固镍基合金

进行近服役条件下的蠕变性能测试，结合 SEM/TEM
显微组织观察，计算蠕变不同时间合金中 γ、γ′两相的

晶格常数及错配度，研究合金在近长寿命服役条件下

的组织演化特征与规律，以及应力时效时间对晶格错

配度及蠕变抗力的影响规律，为该合金在近服役条件

下的寿命预测提供理论依据，以推进其在先进航空发

动机中的应用。 
 

1  实验 
 

在高温度梯度真空定向凝固炉中，沿[001]取向制 
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备出尺寸为 d16 mm×140 mm 的定向凝固镍基合金试

棒，该镍基合金的化学成分如表 1 所列。在箱式电阻

炉中对试棒进行四级工艺热处理，选用的热处理制度

为(1180 ℃, 2 h)+(1230 ℃, 4 h, AC)+(1100 ℃, 4 h, 
AC)+(870 ℃, 20 h, AC)。 
 
表 1  合金的化学成分 

Table 1  Chemical compositions of 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.

 
制备合金的试棒经完全热处理后，加工成直径 5 

mm、标距长 25 mm 的标准圆柱蠕变样品。根据该合

金已有试验数据，设定该合金在 980 ℃服役温度的蠕

变寿命约为 10000 h，借助于 L−M 方程可得出该合金

在 980 ℃可服役 10000 h 的施加应力约为 90 MPa，据

此，确定出该合金在 980 ℃长寿命服役条件下的施加

应力为 90 MPa。因此，合金试样在 980 ℃、90 MPa
条件下进行持久寿命测定，直至发生蠕变断裂，并绘

制蠕变曲线。采用线切割方法将另一部分试棒沿(100)
面加工成横断面为 4.5 mm×2.5 mm，标距长为 20 mm
的板状蠕变样品。其中，圆柱和板状蠕变样品的尺寸

和示意图，如图 1 所示。试样经机械研磨和抛光后，

置于 GWT504 型高温蠕变试验机中，为考察蠕变不同

时间合金组织的演化规律，合金试样分别经 980 ℃、

90 MPa 蠕变 500、1000、2000 和 3000 h 后终止试验，

再经机械研磨和抛光，并采用霍尔槽实验装置和 10 
g(NH4)2SO4+10 g(C6H8O7·H2O)+1200 mL H2O 的腐蚀

液，在室温、电压 2 V、电流密度 30 mA/cm2条件下

对样品进行电解腐蚀 10~15 min。之后，将不同状态

样品采用扫描电镜(SEM)进行组织形貌观察，以考察

合金蠕变不同时间的组织形貌，并根据筏状 γ′相在

(100)面的形貌，测量筏状 γ′相沿[001]方向的尺寸，取

10 个测量尺寸的平均值作为筏状 γ′相的厚度尺寸。不

同状态样品沿(100)面制备出 TEM 样品，并进行显微

组织形态观察，以考察合金蠕变不同时间的变形特征。

本实验中所有组织结构的照片均取自于样品纵向截面

的(100)面。 

样品分别经 980 ℃、90 MPa 蠕变 500、1000、2000
和 3000 h 后 中 断 、以 及 蠕 变断 裂 后 ，采 用

D/max−2500pc 型 X 射线衍射仪和铜靶，在室温进行

XRD 谱线测定。由于 γ、γ′两相的晶格常数相近，故

测定 XRD 谱线中的衍射峰为 γ、γ′两相衍射峰的叠加

组成，根据 γ、γ′两相体积分数的差别，采用 origin 软

件中的 PFM 功能，对确定角度的衍射峰进行峰分离，

使其分离出的 γ、γ′两相衍射峰置于各自的曲线之下。

将分离两相衍射峰各自的 2θ角代入晶面间距公式，根

据求出的 γ、γ′两相晶面间距，可计算出 γ、γ′两相的晶

格常数，并进一步根据式(1)计算出 γ、γ′两相的错配度

(δ)。在 X 射线测定中，使用 Cu 靶(包括
1Cuα

K 和

2Cuα
K )，其波长λ=0.15406 nm。 
 

γγ

γγδ
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+

−
=

′

′ )(2
                              (1) 

 

 

图 1  蠕变试样的示意图 

Fig. 1  Schematic diagram of creep specimen (Unit: mm): (a) 

Plate specimens; (b) Cylinder specimen 

 

2  结果与分析 
 
2.1  合金的蠕变性能与变形特征 

合金在 980 ℃、90 MPa 近长寿命服役条件下测定

的蠕变曲线，如图 2 所示。由图 2 可以看出，合金的

蠕变曲线仍分为 3 个阶段，即蠕变初期阶段、稳态阶

段和加速阶段。合金在高温施加载荷的瞬间，产生瞬

间应变，随后进入初始蠕变阶段，200 h 后，合金的蠕

变进入稳态阶段，测定出合金在稳态蠕变期间的应变

速率为1.06×10−6 h−1，蠕变至6500 h仍处于稳态阶段，

随后蠕变进入加速阶段，直至 9714 h 发生蠕变断裂。

合金在近服役条件的蠕变寿命长达 9714 h 的事实表

明，该合金具有良好的蠕变抗力。 
合金经 980 ℃、90 MPa 分别蠕变 500、1000、2000

和 3000 h 的显微组织，如图 3 所示。其中合金蠕变 500 
h 的显微组织(见图 3(a))表明，蠕变 500 h 后合金中 γ′
相已沿垂直于应力轴方向转变为筏型结构，γ′相内无

位错切入，其厚度尺寸约为 0.7 μm，并有位错网分布
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在筏状 γ′/γ 两相界面。蠕变 1000 h 合金中筏状 γ′、γ
两相均明显发生粗化，但仍无位错剪切进入筏状 γ′相，

仅有位错网分布在筏状 γ、γ′两相界面(见图 3(a)和(b)
中白色箭头所指)。无位错剪切进入 γ′相的事实表明，

合金在该阶段蠕变期间的变形机制是位错在 γ 基体通

道中滑移和攀移越过筏状 γ′相。 
 

 
图 2  合金在 980 ℃、90 MPa 条件下的蠕变曲线 

Fig. 2  Creep curve of alloy at 980 ℃ and 90 MPa 

 
合金经 980 ℃、90 MPa 蠕变 2000 h，合金中筏状

γ′相已进一步粗化，在 γ、γ′两相界面分布的位错网(见
图 3(c)中短箭头所指)，与图 3(a)和 3(b)比较可知，有

大量位错在 γ基体通道中滑移(见图 3(a)和 3(b)中长箭

头所指)，并有少量位错剪切进入筏状 γ′相(见图 3(c)
中字母 A 区域所指)。这应归因于蠕变期间合金应变

量的增加所致。 
组织观察表明，稳态蠕变期间合金的变形机制是

位错在 γ 基体通道中滑移和攀移越过筏状 γ′相。分析

认为，当合金中 1/2〈110〉位错在 γ 基体通道中运动相

遇，可发生位错反应，形成位错网[25]，且形成的位错

网分布在 γ/γ′两相界面，其中，位错网的放大形貌示

于图 3(a)的右上侧。进一步，当基体通道中的位错滑

移至 γ′相受阻，与位错网发生反应，分解的位错可改

变原来的运动方向，促使位错攀移越过筏状 γ′相[25]。

此外，随着蠕变进入稳态阶段，合金中 γ′相已转变成

与应力轴垂直的筏状结构，该筏状 γ′相对位错滑移有

阻碍作用，可提高合金的蠕变抗力。 
合金经 980 ℃、90 MPa 蠕变 3000 h 和 9714 h 断

裂后的组织形貌如图 4 所示。合金蠕变 3000 h 的组织

形貌示于图 4(a)。其中，在 γ/γ′两相界面存在位错网，

且有少量位错剪切进入筏状 γ′相(见图 4(a)中白色箭头

所指)。合金经 980 ℃、90 MPa 蠕变 9714 h 断裂后，

在远离断口区域的组织形貌示于图 4(b)中，虽然合金

中 γ′相仍保持水平方向，但已有大量位错剪切进入筏

状 γ′相。合金蠕变断裂后，在近断口区域的组织形貌

示于图 4(c)，与图 4(b)相比，位错剪切进入 γ′相的数

量增加，筏状 γ′相粗化及扭曲程度增大，如图 4(c)中
A0和 B0区域所示。 

以上观察表明，蠕变后期已有大量位错剪切进入

γ′相。分析认为[26]，在蠕变后期，首先剪切进入筏状 γ′
相的位错视为主滑移系，随后次滑移系开动，剪切筏

状 γ′相，主/次滑移位错交替剪切筏状 γ′相，可导致筏

状 γ′相的扭曲，如图 4(c)中区域 B0的筏状 γ′相。此外，

随蠕变进行至后期，合金的应变量增大，特别是样品

颈缩区域的横截面积减小，增大恒定载荷蠕变条件下

的有效应力，可促使其发生较大的塑性变形，也可增

大筏状 γ′相的扭曲程度，故可导致合金中筏状 γ′相转

变成不规则的扭曲形态，如图 4(c)中 A0 和 B0 区域所 
 

 

图 3  合金经 980 ℃、90 MPa 蠕变不同时间的组织形貌 

Fig. 3  Morphologies of alloy crept for different time at 980 ℃ and 90 MPa: (a) Crept for 500 h, B=[100]; (b) Crept for 1000 h, 

B=[100]; (c) Crept for 2000 h, B=[100] 
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示。由此可得出结论，合金在蠕变后期的变形机制是

位错在 γ基体通道中滑移和剪切筏状 γ′相。 
 
2.2  蠕变期间的组织演化 

铸态合金在(001)横截面的枝晶形貌如图 5 所示。

由图 5 可以看出，在横断面的枝晶排列规则，呈现整

齐的“+”字花样，其中，在同一晶粒内枝晶具有相

同的排列取向，[100]和[010]二次枝晶的生长方向如图

5(a)中箭头标注所示，两晶粒之间的枝晶存在取向差，

约为 45°，如图 5(a)中标注所示。不同取向枝晶的相交

处，为合金的晶界，如图 5(a)中长黑线标注所示，不

同晶粒的二次枝晶生长方向不同。根据图 5(a)沿(100)
晶面切取试样，获得铸态合金沿(100)纵断面的形貌(见
图 5(b))，图 5(b)中长线段为合金中一次枝晶的生长方

向，短线段为二次枝晶的生长方向，且二次枝晶与一

次枝晶相互垂直。 
经完全热处理后，合金的组织形貌如图 5(c)所示。

由图 5(c)可以看出，经固溶热处理后，合金中的晶界

仍然清晰可见，并在晶界处存在细小碳化物，如图中

短箭头所示，合金中原粗大块状碳化物已分解，并以

网状形态存在于晶内，如图 5(c)中长箭头所示，且枝

晶间/干区域的近立方 γ′相均匀分布，尺寸约为 0.4 μm，

其放大形貌示于图 5(c)的右上方。由此可确定，合金

的组织结构由 γ 基体、γ′相和碳化物组成，且立方 γ′
相以共格方式嵌镶在 γ基体中。 

合金经 980 ℃、90 MPa 分别蠕变 500、1000、2000
和 3000 h，再经电解深腐蚀后，采用扫描电镜观察组

织形貌，以分析合金经蠕变不同时间的组织演化特征。

其中，经 980 ℃、90 MPa 蠕变 500 h 后，在样品不同

区域(100)面的组织形貌如图 6 所示，样品观察区域的 
 

 

图 4  合金经 980 ℃、90 MPa 蠕变 3000 和 9714 h 断裂后的组织形貌 

Fig. 4  Microstructures of alloy crept for 3000 h and 9714 h up to fracture at 980 ℃ and 90 MPa: (a) Crept for 3000 h, B=[100]; (b) 

After crept up to fracture, region far from fracture, B=[100]; (c) Region near fracture, B=[100] 

 

 
图 5  合金经完全热处理后的组织形貌 

Fig. 5  Microstructures of alloy after fully heat treatment: (a) Dendrite morphology on (001) plane; (b) Morphology of γ, γ′ phase 

and carbides 
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位置示于图 6(a)。 

图 6(b)所示为样品肩部无应力区域 A1 的组织形

貌。由图 6(a)可以看出，该区域中原立方 γ′相边角发

生钝化，已转变成类球状形态，如图中箭头所示，其

γ′相的尺寸约为 0.5~0.6 μm。区域 B1处于无应力区和

C1区域之间的过渡区，该区域所施加的应力较小，其

γ′相已发生粗化，并相互连接，转变成串状结构，如

图 6(c)所示。样品在区域 C1所施加的应力较大，故在

该区域中原立方 γ′相已完全转变为与应力轴垂直的

N-type 筏状结构，筏状 γ′相的厚度尺寸约为 0.7 μm，

其形貌如图 6(d)所示。 
合金经 980 ℃、90 MPa 蠕变 2000 h 后样品(100)

面不同区域的组织形貌如图 7 所示，试样肩部无应力

区域 A2的形貌，如图 7(b)所示，该区域中部分 γ′相已

沿水平或垂直方向相互连接，形成串状结构，但仍存

在少量类球形 γ′相。在区域 B2的 γ′相已经相互连接，

沿垂直于应力轴方向形成筏状结构，如图 7(c)所示，

但筏状 γ′相的长度尺寸较短。在区域 C2中的 γ′相已完

全转变成 N 型筏状结构，且规则排列。其中，在区域

B2和 C2中筏状 γ′相的厚度尺寸较均匀，约为 1.2 μm。 
经 980 ℃、90 MPa 蠕变 9714h 断裂后样品(100)

面不同区域的组织形貌如图 8 所示。图 8(a)所示为样

品观察区域的示意图，区域 B3中筏状 γ′相的取向与应

力轴垂直，筏状 γ′相的厚度尺寸约为 1.47 μm，其形貌

如图 8(b)所示。区域 C3中的筏状 γ′相厚度尺寸略增加

至 1.6 μm，但形态较为扭曲，如图 8(c)所示。在近断

口的区域 D3，筏状 γ′相的扭曲程度增大，厚度尺寸已

增加至约为 1.7 μm(见图 8(d))。图 8(e)所示为断口区域 
 

 
图 6  经 980 ℃、90 MPa 蠕变 500 h 后试样不同区域(100)面的组织形貌 

Fig. 6  Microstructure on (100) plane different regions of specimen after crept for 500 h at 980 ℃/90 MPa: (a) Schematic diagram 

of marking observed locations in specimen; (b), (c), (d) SEM morphologies corresponding to A1−C1 regions, respectively 

 

 

图 7  经 980 ℃、90 MPa 蠕变 2000 h 后样品在不同区域(100)面的组织形貌 

Fig. 7  Microstructures on (100) plane different regions of specimen after crept for 2000 h at 980 ℃ and 90 MPa: (a) Schematic 

diagram of marking observed locations in specimen; (b), (c), (d) SEM morphologies corresponding to A2, B2 and C2 regions, 

respectively 
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E 的组织形貌。由图 8(e)可以看出，筏状 γ′相的厚度

尺寸已增大至约 1.8 μm，由于该区域发生颈缩，形变

量较大，故筏状 γ′相粗化及扭曲程度加剧，筏状 γ′相
的取向与应力轴的夹角约为 45°，其中，部分筏状 γ′
相尺寸较短，应归因于该区域发生较大的塑性形变，

使其折断所致。 
合金经完全热处理后，经 980 ℃、90 MPa 蠕变

500、1000、2000、3000 h 及 9714 h 直到断裂后样品

中间及近断口区域 γ′相的形态及尺寸如图 9(a)~(f)所
示。可以看出，经完全热处理后，合金枝晶干区域的

组织结构是立方 γ′相以共格方式嵌镶在 γ 基体中，其

立方 γ′相棱边尺寸约为 0.4 μm(见图 9(a))。蠕变 500、
1000、2000 h 后，样品(100)面中 γ′相已转变成断续的

筏状结构，且筏状 γ′相较为平直，随时间延长，厚度

尺寸增加，测量出厚度尺寸各自约为 0.7、1.0 和 1.2 
μm(见图 9(b)~(d))。蠕变 3000 h 后，合金中 γ′相已形

成完整的筏状结构，厚度尺寸进一步增加至 1.47 
μm(见图 9(e))。蠕变至 9714 h，合金中筏状 γ′相的厚

度尺寸增加到 1.8 μm，且扭曲程度增大(见图 9(f))。这

表明随蠕变时间的延长，筏状 γ′相的厚度尺寸增加，

粗化程度加剧，其中，扭曲程度加剧的原因，归因于

缩颈区域发生较大的塑形变形所致。 
 

 

图 8  经 980 ℃、90 MPa 蠕变 9714 h 至断裂后样品不同区域的组织形貌 

Fig. 8  Microstructures in different regions of sample after crept for 9714 h up to fractured at 980 ℃ and 90 MPa: (a) Schematic 

diagram of marking observed locations in specimen; (b)−(e) SEM morphologies corresponding to B3−E3 regions, respectively 

 

 

图 9  合金经 980 ℃、90 MPa 蠕变不同时间后(100)面的组织形貌 

Fig. 9  Microstructures on (100) plane of samples crept for different times up to fracture at 980 ℃ and 90 MPa: (a) Fully heat 

treatment; (b) Crept for 500 h; (c) Crept for 1000 h; (d) Crept for 2000 h; (e) Crept for 3000 h; (f) Crept for 9714 h up to fracture 
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图 10  筏状 γ′相厚度尺寸与应力时效时间的依赖关系 

Fig. 10  Relationship between size of rafted γ′ phase in 

thickness and stress aged time 

 
在近服役条件的蠕变期间，当蠕变时间小于 3000 

h，合金发生的塑性形变较小(见图 2)，仅发生 γ′相尺

寸和形态的变化，故在近服役条件的蠕变期间，可视

为合金在高温的应力时效。其筏状 γ′相的厚度尺寸与

蠕变时间的关系如图 10 所示。完全热处理态合金中立

方 γ′相的尺寸约为 0.4 μm，随应力时效时间延长，筏

状 γ′相的厚度尺寸增加，应力时效 3000 h，样品中筏

状 γ′相的厚度尺寸增加至约 1.47 μm，9714 h 样品断裂

后，样品近断口区域筏状 γ′相的厚度尺寸增加至约 1.8 
μm，这归因于随应力时效时间延长、激活位错的数量

及合金的应变量增大、并在颈缩区域增加有效应力所

致。此外，位错的管道效应，可加速元素的充分扩散，

故也可增加该区域筏状 γ′相的粗化速率。 
 
2.3  应力时效对晶格常数及错配度的影响 

根据图 9 中 γ、γ′两相的形态，采用图像分析方法

确定出 γ、γ′两相的面积分数(Sγ 和 Sγ′)，进一步根据
3)( SV = ，可换算出 γ、γ′两相的体积分数分别约为

35%和 65%。测定出完全热处理态合金、经 980 ℃、

90 MPa 蠕变 500、1000、2000、3000 h 及 9714 h 断裂

后合金在室温的 XRD 谱，在 XRD 曲线中选取局部角

度的衍射峰示于图 11。 
合金的组织结构主要由 γ、γ′两相组成，且 γ′、γ

两相的晶格常数相近，故测定的 XRD 谱为 γ、γ′两相

的叠加衍射峰。采用 origin 软件中的 PFM 功能，将图

11 中各曲线进行峰分离，示于各自的曲线之下。由于

合金中 γ′相体积分数较大，致使其 γ′相衍射峰强度较

高，位于右侧，且曲线斜率大于左侧，如图 11 所示。

其中，完全热处理态合金的合成衍射峰如图 11(a)所 

 

 

图 11  合金经 980 ℃、90 MPa 应力时效不同时间在室温测

定的 XRD 谱及分离衍射峰 

Fig. 11  XRD patterns and convolution curves of alloy at 

room temperature after stress aged for different times: (a) 

Heat-treated state; (b) Crept for 500 h; (c) Crept for 1000 h; (d) 

Crept for 2000 h; (e) Crept for 3000 h; (f) Crept for 9714 h to 

fracture 
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示，蠕变 500 h、1000 h、2000 h、3000 h 和 9714 h 的

衍射峰如图 11(b)~(e)所示，将各自衍射峰的角度代入

晶面间距和晶格常数公式，计算出不同状态合金中 γ′、
γ两相的晶格常数及错配度列于表 2。 

计算出热处理态合金中 γ′、γ两相的晶格常数分别

为 0.35954 和 0.36113 nm，错配度为−0.443%。应力时

效 500 h 后，γ′、γ两相的晶格常数分别为 0.35970 和

0.36151 nm，错配度为−0.502%；随应力时效时间延长

至 2000 h，测定出合金中 γ′、γ两相的晶格常数分别为

0.36037 和 0.36207 nm，错配度为−0.590%。进一步随

应力时效时间延长至 9714 h，发生蠕变断裂后，测定

出合金中 γ′、γ两相的晶格常数分别为 0.36037 nm 和

0.36265 nm，错配度为−0.630%。这表明随应力时效时

间延长，合金中 γ′、γ两相的晶格常数与错配度增大；

此外，蠕变期间，施加的应力也可使 γ′、γ两相晶格沿

[001]方向伸长，增加 γ′、γ两相的晶格常数。 
 

表 2  室温下不同状态合金中 γ′、γ 两相的晶格常数与错配

度 

Table 2  Parameters and misfit of γ′ and γ phases in alloy with 

various states at room temperature 

Aging time/h 
Parameter/nm 

Misfit/% 
γ γ′ 

Fully heat treated 0.36113 0.35954 −0.443 

500 0.36151 0.3597 −0.502 

1000 0.36179 0.35994 −0.525 

2000 0.36207 0.360037 −0.590 

3000 0.36241 0.36018 −0.616 

9714 0.36265 0.36037 −0.630 

 

3  讨论 
 
3.1  应力时效对晶格常数及错配度的影响 

由图 9 可知，随 980 ℃、90 MPa 应力时效时间延

长合金中 γ′相粗化的程度增加，其厚度尺寸增大。同

时，XRD 分析表明，随应力时效时间延长，合金中 γ、
γ′两相的晶格常数和错配度逐渐增加。 

分析认为，合金中 γ′相粗化过程受元素扩散所控

制，其 γ′相长大速率随粒子半径的变化规律为[17] 
 

v
0

d 1 1(2 ) ( )
d
r S VD
t R T r r r

Γ⋅ ⋅
= ⋅ −

⋅ ⋅
                   (2) 

 
式中：r 为时效 t 时间后 γ′相的半径尺寸；r0为 t=0 时

γ′相的半径尺寸；其中，γ′相形成筏状形态后，r 值为

筏状 γ′相厚度的一半。Dv为溶质原子在基体中的扩散

系数，由于 Al 是 γ′相形成元素，其扩散速率决定了 γ′
相的长大速率 [27]，因此，扩散系数选用 Al 的扩散系

数。Γ为 γ′相与基体之间的界面能；φ为 γ′相的体积分

数；R 为摩尔气体常数；T 为温度。当温度一定时，

对式(2)进行积分，可得到粒子尺寸与应力时效时间的

动力学方程为 
 

3 3
or r kt− =                                (3) 

 
式中：r 为 t 时刻 γ′相的平均半径尺寸， 0r 为 t=0 时 γ′

相的平均半径尺寸；t 为应力时效时间；k 为与应力时

效温度有关的常数。其中，常数 k 可表示为 
 

1/3
v s

c

2 D c
k

RT
Γ ϕ
ρ

⎡ ⎤
= ⎢ ⎥
⎣ ⎦

                        (4) 

 
式中：cs为 γ′相形成元素的平衡浓度；ρc为与 γ′相尺寸

相关的常数，其值为 1.5。式(4)表明，随应力时效温

度升高，常数 k 值本应减小，但扩散系数(Dv)值增加

幅度较大，因此，在温度与扩散系数的双重作用下，

随应力时效温度提高，常数 k 值增大。 
式(3)表明，随应力时效时间的延长，γ′相粒子的

半径尺寸呈(1/3)指数规律长大，与图 9 的结果相一致。

此外，图 10 和图 11 表明，随应力时效时间的延长，

在 γ′相尺寸增加的同时，还伴随着 γ′相晶格常数值(a)
的增大。且可以认为，γ′相的平均尺寸正比于晶格常

数(a)，即 r a∝ 。由此可以得出结论，随着应力时效

时间的延长，γ′相的晶格常数和错配度逐渐增大，这

与表 2 的结果相一致。 
 
3.2  γ′相粗化对蠕变抗力的影响 

合金在高温施加载荷的瞬间，产生瞬间应变，对

应的变形机制是大量位错在基体中滑移。随蠕变进行，

一方面位错之间的交互作用产生应变硬化，使其应变

速率降低，另一方面，蠕变期间伴随着元素的相互扩

散，使合金中 γ′相沿垂直于应力轴方向形成 N-型筏状

结构，如图 9 所示，直至进入稳态蠕变阶段。尽管稳

态蠕变期间合金的变形机制是位错在基体中滑移和攀

移越过筏状 γ′相，但位错攀移越过筏状γ′相是控制应变

速率的限制性环节。 
根据“空位”理论，位错的攀移可由位错沿割阶

移动而实现[28]，其中，位错攀移速率与“空位”运动

速率(v)、空位浓度(c0)和割阶高度(h)的关系，如式(5)
所示： 
 

3 3 2
v 0 v

2
( )

exp( )
[8π(1 ) ]

AD hc B b U
v

kTH
μ

υ
= −

−
                (5) 



                                           中国有色金属学报                                              2018 年 3 月 

 

544

式中：A 是常数；Dv是空位扩散系数；B3是空位体积；

Uv是空位形成能；H 是筏状 γ′相的厚度；μ 是剪切模

量；b 是柏氏矢量的大小；υ是泊松比。 
由于稳态期间合金的应变速率( ε& )与位错攀移速

率成正比，与筏状 γ′相的厚度(H)的反比，因此，根据

“空位”理论和位错攀移速率方程，推导出位错攀移

越过筏状 γ′相控制合金应变速率的表达式为 
 

)exp(
)1(

)()( v
32

3
0

3
v

kT
U

H
bchBAD

H
VA −

−
=′′=

υ
με&          (6) 

 
式中：A 为常数。式(6)表明，在稳态蠕变期间，合金

的应变速率与空位扩散系数(Dv)、晶体中空位浓度

(c0)，空位体积(B)和割阶高度(h)成正比，与攀移距离

(H)成反比。由于空位的扩散系数(Dv)和晶体中的空位

浓度(c0)随温度提高而增加，因此，随温度提高，合金

的应变速率增大。 
稳态蠕变期间，控制合金应变速率的限制性环节

是位错攀移越过筏状 γ′相，合金在 980 ℃、90 MPa
稳态蠕变期间，可认为式(6)中 A、h、B、μ、b、υ 是

常数。合金蠕变进入稳态阶段后，随蠕变进行，位错

在基体中滑移受阻，可在近筏状 γ′相的界面区域塞  
积[29]，且蠕变期间滑移位错可与位错网反应，改变位

错的运动方向，促使位错沿位错网的割阶发生攀    
移[25]，以使合金的蠕变得以进行。 

以上表明，位错攀移越过筏状 γ′相的厚度(H)是制

约合金稳态蠕变期间应变速率的限制性环节。由于合

金在应力时效期间，随应力时效时间延长，筏状 γ′相
的厚度尺寸(H)增加，位错攀移的距离增大，故合金在

稳态蠕变期间有较低的应变速率，如图 1 所示。由此

可以认为，在近服役条件下，随应力时效时间延长，

筏状 γ′相厚度尺寸增加，晶格错配度增大，可改善合

金的蠕变抗力，是合金具有较长蠕变寿命的原因之一。

此外，随应力时效时间延长，在筏状 γ′相厚度尺寸增

加的同时，γ基体通道的尺寸也相应从 0.1 μm 增加至

近 1 μm。随蠕变时间的延长，γ基体通道尺寸的增加，

位错运动的阻力减小，可增加合金蠕变期间应变量的

增加，以至于合金蠕变断裂的应变量达 20%。 
尽管碳化物在应力时效期间的演化、晶界在应力时

效期间的损伤对合金的蠕变抗力也有影响，但其演化特

征及规律已在文献[30−31]中报道，在此不做过多赘述。 
 

4  结论 
 

1) 在近长寿命服役条件的蠕变期间，合金不同区

域的 γ′、γ两相具有不同的形貌，其中，样品中间区域

的筏状 γ′相优先形成完整的筏状组织，而在无应力的

肩部区域，γ′相呈现串状形态。测定出合金在 980 ℃、

90 MPa 条件下的蠕变寿命是 9714 h。 
2) 随应力时效时间延长，合金中筏状 γ′相厚度尺

寸增加，随应力时效时间延长至 9714 h，筏状 γ′相的

厚度尺寸从 0.4 μm 增加至 1.8 μm，且 γ′、γ两相的晶

格常数及错配度增大，可改善合金的蠕变抗力，是合

金具有较长蠕变寿命的原因之一。 
3) 在长寿命近服役条件下稳态蠕变期间，合金的

变形机制是位错在γ相基体中滑移和攀移越过 γ′相；而

在蠕变后期，合金的变形机制是位错在基体通道中滑

移和剪切进入 γ′相，其中，大量位错交替滑移及剪切

筏状 γ′相，可引起筏状 γ′、γ两相发生扭曲和粗化，是

致使合金近断口区域筏状 γ′相呈现粗大扭曲形态的主

要原因。 
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Abstract: By means of creep properties measurement, microstructure observation and parameters measurement, the 

effects of the stress aging on microstructure evolution and creep resistance of DZ125 nickel-based superalloy were 

investigated. The results show that the creep life of the alloy at 980 ℃ and 90 MPa near service condition is 9714 h. 

During creep, the various morphologies of γ′ and γ phases display in different regions of sample. Wherein, the γ′ phase in 

the middle region of sample firstly transforms into rafted structure, while the γ′ phase in the stress-free region exhibits 

bunch-like structure. As the time of the stress aging prolongs to 9714 h, the size of the rafted γ′ phase in thickness 

increases from 0.4 μm to 1.8 μm, which increases the parameters and misfits of γ′ and γ phases in the alloy. The 

deformation mechanisms of alloy during steady state creep are dislocations slipping in the matrix channels and climbing 

over the rafted γ′ phase. In the later stage of creep, the deformation mechanisms of alloy are dislocations shearing into the 

rafted γ′ phase. Wherein, the fact that the stress aging results in the coarsening of γ′/γ′ phases to increase the misfits may 

improve the creep resistance of the alloy, which is thought to be one of the reasons of the alloy with a longer creep 

lifetime. 

Key words: DZ125 nickel-based superalloy; stress aging; creep; γ′ phase coarsening; misfit; deformation feature 
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