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摘  要：采用 SEM、OM 及 XRD 和压缩试验等手段，研究 GH3625 合金管材在冷塑性变形和退火热处理过程中

位错密度和硬度的变化规律，探讨合金中孪晶的形态及其形成机制。结果表明：冷变形量是影响 GH3625 合金管

材塑性变形机制的主要因素，ε＜0.05 时，塑性变形以滑移变形为主，其主要硬化机制是位错强化；随着冷变形

量的增加，合金的位错密度和硬度显著增加，组织中产生大量的形变孪晶，塑性变形方式由滑移主导的变形转变

为以孪生为主导的变形，其主要的硬化机制是孪晶强化；随着退火温度的增加，GH3625 合金管材的位错密度和

硬度逐渐降低，退火孪晶的形态从中止型逐渐转变为穿晶型。GH3625 合金管材在冷变形和退火过程中出现不同

形态的孪晶，可分为中止型孪晶和穿晶型孪晶，前者的形成机理是不全位错按极轴运动的结果，后者形成的本质

是层错。 
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GH3625 合金是以 Mo、Nb 为主要强化元素的固

溶强化型 Nb-Cr 基变形高温合金，开发该合金的目的

是为了研制出一种用于蒸汽环境下的具有可焊性、可

加工、高温蠕变强度及固溶强化型的管材合金，其美

国合金统一编号为 N06625[1−2]。GH3625 合金作为管

材合金被广泛应用于燃气涡轮发动机、燃烧室、核动

力设备、化工厂硬件和海水专用设备的管道系统，是

航天、航天、核能、石油和化工等工业热端部件材    

料[3−4]。 

金属材料在低于回复温度加工时，会产生加工硬

化现象，此时的变形称为冷变形。通过冷加工产生的

塑性变形，在改变材料形状、尺寸的基础上，还能改

变其晶体结构，从而改变合金的力学性能。金属材料

中产生加工硬化的主要机制有位错强化、晶界强化、

第二相粒子强化和形变孪晶强化等[5]。实际上，强化

并不是由单一机制所决定的，多数情况下是几种机制

综合作用的结果。例如，Inconel 690 合金在常温下进

行冷轧、冷拔等压力加工过程中产生的加工硬化主要

是位错滑移和林位错交割的短程交互作用及孪晶对滑

移的阻碍作用[6]。 

金属材料经冷塑性变化后会产生加工硬化，提高

了材料的强度，增加了材料的变形抗力，降低了材料

的塑性，给后续的加工增加了难度[7]。所以，要对材

料进行退火软化来消除加工硬化的不利影响，从而恢

复材料的组织稳定性和加工塑韧性。例如，

BOEHLERT 等[8]通过对 Inconel 718 合金进行不同的

形变热处理得到退火孪晶含量不同的合金，发现退火

孪晶不仅能够提高合金的室温力学性，而且能提高合

金的高温力学性能(＜650 ℃)。因此，有必要研究孪晶

对 GH3625 合金冷变形硬化及退火软化机制的影响。 

研究发现，层错能及变形过程中位错密度的变化

对材料塑性变形机制具有重要影响 [ 9 − 1 0 ]。YUAN    

等[11−12]提出了一种采用孪晶结构设计先进高温合金

的新思路，通过引入大量的退火孪晶和形变孪晶，开

发出了一种基于纳米孪晶强化的新的 Ni-Co 基变形高

温合金(TMW-4M3 合金)，发现合金的层错能随 Co 含

量的增加而降低，在热处理后，合金组织中出现了大

量的纳米级退火孪晶，在 725 ℃蠕变过程中，大量位

错塞积在退火孪晶附近的基体中，说明退火孪晶即使

在高温高应力时也能阻碍位错的滑移，有利于提高合

金高温蠕变寿命。崔传勇等 [ 13 −14 ]开展了大量有关

TMW 合金强化机理及组织稳定性的研究工作，发现 
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新型变形高温合金中 Co 含量较高(质量分数 20%)时，

合金的层错能较低，在蠕变过程中易形成微孪晶，由

于孪晶界对位错的阻碍而起到强化作用，从而提高了

合金的蠕变寿命。因此，本文作者通过不同变形量的

室温压缩试验及微观组织分析等手段，研究了

GH3625 合金的加工硬化行为、退火软化行为及其组

织特征，分析层错能对塑性变形机制的影响，讨论塑性

变形和退火软化过程中位错密度变化规律与力学性能

的关系，并对 GH3625 合金管材在塑性变形和退火过程

中的孪晶形貌和长大机制进行了研究，为提高 GH3625

合金管材的组织稳定性及使用可靠性提供理论指导。 

 

1  实验 

 

试验用 GH3625 合金铸锭由北京钢研高纳科技股

份有限公司提供，采用双联工艺熔炼(VIM+ESR)，经

锻造开坯后热挤压成 d159 mm×18 mm 荒管，其化学

成分见表 1。为了研究 GH3625 合金管材冷加工硬化

行为及其组织特征，从荒管上切取试样，经(1150 ℃，

1 h，AC)固溶处理后机加工成 d 6 mm×9 mm 的圆柱

试样，在室温条件下进行变形量为 15%、30%、45%

和 60%的压缩试验，应变速率为 1×10−1 s−1。同时，

为了研究冷变形 GH3625 合金管材退火软化行为及其

组织特征，在应变速率为 0.1 s−1 下室温压缩 50%后进

行退火处理，退火温度为 1100 ℃、1150 ℃、1200 ℃

和 1250 ℃，保温 1 h 后空冷。采用线切割方法将冷压

缩和退火后的试样沿轴向中心剖开，进行机械研磨和

抛光，用 3 mL HNO3+5 mL H2SO4+90 mLHCl 混合溶

液进行化学腐蚀 1~3 min。借助 Axiovert 40 MAT 金相

显微镜(OM)和 JSM−6700F 冷场发射扫描电子显微镜

(SEM)观察合金在不同状态下的显微组织特征，并按

照 GB/T 24117—2009《金属双重晶粒度表征及测定方

法》进行评级；采用(FRC-3e)型洛氏硬度计测量合金

在不同状态下的硬度，在试样的不同位置测量 3 次取

平均值。用 D8 ADVANCE 型 X 射线衍射仪(XRD)测

定 GH3625 合金管材的 XRD 谱，Cu Kα，波长

λ=0.154056 nm，管电压 40 kV，管电流 40 mA，衍射

角范围 20°≤2θ≤100°，步长 0.02°。为了更加直观地

估计冷变形和退火后合金组织内位错的含量，选取不

同状态试样进行 XRD 射线衍射分析，并通过计算得

到 GH3625 合金在冷变形和退火过程中位错密度的变

化规律。位错密度 ρ 可根据式(1)得出[15−16]： 
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表 1  GH3625 合金的化学成分 

Table 1  Chemical composition of GH3625 superalloy (mass 

fraction, %) 

C P S Cr Fe Mo Nb Al Ti Ni 

0.042 0.006 0.0006 21.77 3.68 8.79 3.75 0.21 0.40 60.63 

 

式中： 2 1/ 2  为微观应变；d 为晶粒尺寸；b 为面心

立方奥氏体基体的伯氏矢量绝对值。 

 

2  实验结果 

 

2.1  真应力−应变曲线及加工硬化率曲线 

图 1 所示为 GH3625 合金管材在室温压缩变形时

的真应力−应变曲线和加工硬化率曲线。从图 1 中可

以明显地看出，真应力 σ 随着冷变形量 ε 的增加而急

剧增加至屈服应力值附近，随后缓慢上升至稳定趋势，

而加工硬化率 θ(θ=dσ/dε)随着冷变形量的增加而显著

减小，随后趋于稳定。根据真应力 σ 和加工硬化率 θ

的变化规律，可将 GH3625 合金管材的真应力−应变曲

线分为两个阶段，真应变 ε 在 0.05 之前，真应力 σ 的

增加和加工硬化率 θ 的减小而呈线性变化(线性硬化

阶段)，当真应变 ε 大于 0.05 时，真应力 σ 的增加和加

工硬化率 θ 的减小而呈抛物线型变化(抛物线型硬化

阶段)。虽然在整个变形过程中加工硬化率 θ 都在不同

程度的减小，但每个阶段的加工硬化都在累积，即

GH3625 合金在整个变形过程中加工硬化现象非常明

显，加工硬化率较高，其加工硬化特征符合低层错能

金属的流变特征[17]。 

 

 

图 1  GH3625 合金管材冷变形的真应力−应变曲线和加工

硬化率曲线 

Fig. 1  Curves of true stress−strain and work hardening rate of 

GH3625 superalloy tube 
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2.2  组织演变 

图2所示为GH3625合金管材未变形的显微组织。

由图 2 可知，热挤压 GH3625 合金管材经(1150 ℃，1 h，

AC)固溶处理后的显微组织为均匀细小的等轴晶晶

粒，测得平均晶粒尺寸为 60.06 μm，且三叉晶界间的

夹角互为 120 °，这是典型的大角度晶界特征。 

图 3 所示为 GH3625 合金管材在不同冷变形量下

的显微组织。从图 3(a)~(d)中明显看出，随着冷变形

量的增加，晶粒的变形程度加大，晶粒尺寸逐渐减小。

当 ε=15%时，合金内部晶粒未发生明显的变形，晶粒

仍然呈等轴状(见图 3(a))；当冷变形增加到 35%时，

晶粒已出现明显的压缩变形，晶粒呈扁长状，并且出

现了大量的形变孪晶和变形带(见图 3(b))；当 ε≥45%

时，晶粒变形程度加大，晶粒的变形均匀性逐渐变好，

晶粒呈细条状，随着冷变形量的增加，变形带和形变

孪晶增加。从冷变形量 60%的显微组织中可以看出(见

图 3(d))，孪晶界清晰可见，孪晶界内部出现直线形滑

移线，平行排列的滑移线终止于孪晶界，孪晶界对位

错有强烈的阻碍作用。 

图 4 所示为冷变形量为 30%试样的 SEM 像。由

图 4 可知，GH3625 合金管材经冷变形后合金组织中

出现了不同形态的形变孪晶。形变孪晶在奥氏体基体 

 

 

图 2  固溶态 GH3625 合金管材的显微组织 

Fig. 2  Microstructures of GH3625 superalloy tube after solution treatment with (1150 ℃, 1 h, AC): (a) Low magnification; (b) 

High magnification 

 

 

图 3  不同冷变形量下 GH3625 合金管材的组织形貌 

Fig. 3  Microstructures of GH3625 superalloy tube at different cold deformations: (a) ε=15%; (b) ε=30%; (c) ε=45%; (d) ε=60% 
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中生长了一段后中止在晶粒内部，并未贯穿整个晶粒

的形变孪晶，是不完整的形变孪晶，可称为中止型形

变孪晶(如图 4(b)所示)；形变孪晶贯穿整个奥氏体晶

粒，为一个完整的形变孪晶，可称为穿晶型形变孪晶

(如图 4(c)所示)。 

图 5 所示为不同退火温度下冷变形 GH3625 合金

管材的微观组织。冷变形 GH3625 合金管材经退火处

理后组织发生静态再结晶 GH3625 合金管材静态再结 

 

 

 

 

图 5  不同退火温度下 GH3625 合金管材的显微组织 

Fig. 5  Microstructures of GH3625 superalloy tube at different annealing temperatures: (a) 1100 ℃; (b) 1150 ℃; (c) 1200 ℃; (d) 

1250 ℃ 

图 4  冷变形 GH3625 合金管材的微观组织

(ε=30%)及形变孪晶的形态 

Fig. 4  Microstructures of cold deformed 

GH3625 superalloy tube (ε=30%) and 

morphology of deformation twin: (a) 

Microstructure of GH3625 superalloy tube at 

ε=30%; (b) Suspended deformation twin; (c) 

Transgranular deformation twin 
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晶完成后，晶粒通过晶界的迁移而长大。在晶界迁移

时，晶界角处(111)面的研制堆垛顺序发生偶然错排，

出现孪晶界，孪晶界的迁移形成退火孪晶[18]。中止型

退火孪晶的头部是非共格界面，这样的界面比完全共

格界面能量高、不稳定，随着退火温度的升高，它就

会自发地向外扩展直到其头部穿出晶体表面为止[19]。

因此，随着退火温度的升高退火孪晶的形态从中止型

逐渐转变为穿晶型，且退火孪晶发生长大(如图 5    

所示)。 

图 6 所示为退火工艺为(1100 ℃，1 h，AC)试样的

SEM 像。由图 6 可知，冷变形 GH3625 合金管材经退

火热处理后组织中出现了不同形态的退火孪晶。有的

退火孪晶横穿整个晶粒，称为穿晶型退火孪晶；有的

中止在原奥氏体晶内，称为中止型退火孪晶[20]。 

 

 

图 6  退火态 GH3625 合金管材的微观组织及退火孪晶的形

态 

Fig. 6  Microstructures of GH3625 superalloy tube after 

annealing treatment and morphologies of annealing twin: (a) 

GH3625 superalloy tube at (1100 ℃, 1 h, AC); (b) Annealing 

twin 

 

2.3  位错密度及硬度的变化 

图 7 所示为 GH3625 合金管材位错密度和硬度随

变形量的变化曲线。由图 7 可以看出，固溶态 GH3625

合金管材位错密度较低，为 0.484×1012 m−2，当 ε=15%

时，位错密度显著增大，为 2.433×1012 m−2；随着变

形量的增加，晶粒逐渐细化(见表 2)，晶界和孪晶界的

数量增多，有利于位错的塞积和增值，导致位错密度

继续增大，ε=60%时合金的位错密度达到 10.968×1012 

m−2，是固溶态 GH3625 合金的 22.65 倍。在形变量小

的情况下，滑移带数量少，产生的位错密度小，不足

以产生很大的加工硬化，随着形变量的增加，位错密

度大量增加，晶界增多阻碍了位错的继续运动，合金

组织内的畸变能升高，从而使得晶粒变形更加困难，

产生了显著是加工硬化现象[21]。GH3625 合金管材位

错密度的增加，会直接表现在材料的外在力学性能上，

其硬度随着冷变形量的增加而增加。 

 

 

图 7  GH3625 合金管材位错密度和硬度随变形量的变化曲

线 

Fig. 7  GH3625 superalloy tube dislocation density and 

hardness change curve with cold deformation 

 

表 2  不同变形量下 GH3625 合金管材的微观应变、位错密

度及晶粒尺寸 

Table 2  Micro-strain, dislocation density and grain size of 

GH3625 superalloy tube under different deformation 

Cold deformation/% <ε2>1/2/% ρ/(1012∙m−2) d/μm 

0 0.0212 0.484 60.06 

15 0.0844 2.433 47.58 

30 0.1336 4.601 39.82 

45 0.1834 7.232 34.78 

60 0.2388 10.968 29.86 

 

图 8 所示为 GH3625 合金管材位错密度和硬度随

退火温度的变化曲线。GH3625 合金经过一定量的冷

变形后，其内部出现形变孪晶和高密度的位错，使得

合金产生了严重的加工硬化，从热力学的角度来看，

此时合金处于高度不稳定状态，其组织和结构有恢复

到塑性变形前的状态的自发倾向。如果温度升高，会

使金属或合金中的原子获得足够的动能，以克服亚稳
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定状态与稳定状态之间的能垒，这时金属或合金将向

稳定状态转变，即发生静态再结晶而产生软化。由图

8 可知，随着退火温度的升高，GH3625 合金管材完成

静态再结晶后，晶粒逐渐长大(见表 3)，形变产生的位

错得以恢复，合金的位错密度和硬度逐渐降低。 

 

 

图 8  GH3625 合金管材位错密度和硬度随退火温度的变化

曲线 

Fig. 8  GH3625 superalloy tube dislocation density and 

hardness change curve with annealing temperature 

 

表 3  不同退火温度下 GH3625 合金管材的微观应变、位错

密度及晶粒尺寸 

Table 3  Micro-strain, dislocation density and grain size of 

GH3625 superalloy tube under different annealing temperatures 

Annealing temperature/℃ <ε2>1/2/% ρ/(1012m−2) d/μm 

25 0.1999 8.873 30.9 

1100 0.1237 3.163 53.64 

1150 0.0811 1.680 66.21 

1200 0.0776 1.331 79.95 

1250 0.0114 0.172 91.08 

 

3  分析与讨论 

 

3.1  层错能对加工硬化机制的影响 

位错滑移和孪生是决定面心立方结构金属及其合

金塑性变形的两大重要机制。面心立方金属或合金在

塑性变形过程中，层错能通过对位错结构和位错运动

方式产生作用，进而影响塑性变形机制。扩展位错要

实现交滑移，首先必须束集成单位位错，然后才能进

行交滑移。扩展位错的宽度 d 与单位面积层错能 γ 成

反比，层错能越高，扩展位错宽度越小，越容易束集，

很容易交滑移。因此，层错能对面心立方结构材料的

加工硬化机制的影响主要体现在第Ⅲ阶段，即抛物线

型硬化阶段(交滑移阶段)。 

GH3625 合金具有面心立方晶体结构和基体为奥

氏体组织，合金是典型的低层错能材料，而低层错能

材料原子在堆垛排列时，容易产生堆垛层错，变形时

常常形成形变孪晶，因而其变形机制不同于高层错能

材料的纯位错滑移机制，常常在不同阶段发生着不同

的变形机制，如孪生机制、滑移机制，或者两者共同

作用。GH3625 合金管材塑性变形开始时，位错开始

滑移，而晶体中存在的固溶原子等大量缺陷阻碍了位

错运动，即发生位错的钉扎、位错缠结以及位错和其

他缺陷发生交互作用，即变形量达到真应变 ε=0.05 时

发生屈服现象，此阶段的塑性变形机制是位错滑移机

制，其加工硬化机制以位错强化为主。随着变形量的

增加，位错大量增值，阻碍作用越来越明显。当位错

的滑移运动阻力急剧增加时，高密度位错塞积群容易

产生高度应力集中，达到孪生临界分切应力，孪生变

形开始启动[22−23]。当孪生变形发生后，改变了晶体取

向，可使原来不易滑移的系统由于孪生引起晶体取向

的改变而变得容易滑移，于是滑移就会在孪晶内部进

行(如图 3(d)所示)，使得塑性变形得以延续。由于孪

晶强化的持续性以及范围较大，因此，在图 1 中抛物

线型硬化阶段比较长，图 3 中不同的变形量试样中可

以看到大量的变形带和形变孪晶，堆积在孪晶界上的

滑移位错或孪生位错一般通过能量上不适宜的位错反

应合并成障碍孪生，引起强化效应，此外形变孪晶间

还产生位错亚结构和位错胞状组织，也产生强化作用，

使得真应力增加[24]。因此，GH3625 合金管材在线性

硬化阶段时是以位错强化机制为主，当进入抛物线型

硬化阶段时是以孪晶强化为主。 

 

3.2  冷变形过程中位错密度与硬度之间的关系 

金属材料在塑性变形过程中产生的加工硬化与形

变亚晶、位错以及其他结构缺陷的产生都具有不同程

度的直接或间接关系，但位错密度的增加则起着决定

性的作用。图 9 所示为 GH3625 合金管材在塑性变形

过程中位错密度与硬度之间的关系。由图 9 可以看出，

随着冷变形的增加，GH3625 合金管材组织中出现了

形变孪晶，位错密度 ρ 与硬度之间的关系偏离了

Bailey-Hirsh 关系[25]，说明该合金管材的加工硬化主要

由位错强化和形变孪晶强化共同起作用。 

 

3.3  孪晶的特征及其生长机制分析 

孪晶界是低能量、大角度晶界的特例，孪晶的形

成与金属的层错能密切相关，降低层错能有利于层错

和孪晶的形成。形变过程中，低层错能冷变形多晶体 
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图 9  位错密度对 GH3625 合金管材硬度的影响 

Fig. 9  Effect of dislocation density on hardness of GH3625 

superaloy tube 

 

材料中的位错难于交滑移，从而增大了滑移的难度，

但也降低了孪晶界的界面能，促进材料发生孪生变形。

形变孪晶由此产生并进一步阻碍位错滑移，于是晶体

中产生较大的应变能，为晶界在退火时有选择地迁移

提供了驱动力，在退火过程中，晶界发生重新取向，

从而形成退火孪晶[26]。GH3625 合金具有较低的层错

能，低层错能不仅会阻碍合金在变形过程中位错的交

滑移，同时也降低孪晶界的界面能，促使在位错开动

之前的金属所受应力已达到孪生变形所需应力[27]。因

此，GH3625 合金管材试样经室温压缩及退火后，合

金显微组织中出现了大量的孪晶(形变孪晶和退火孪

晶)。孪晶界作为一种特殊的大角度晶界，能够起到与

晶界类似的分割细化晶粒的效果；同时，孪晶界附近

可以提供丰富的位错存储空间，从而保证材料足够的

加工硬化与稳定塑性变形能力。孪晶强化作用在

GH3625 合金管材的整个变形和退火过程中对细化晶

粒有着极大的贡献，因此，分析 GH3625 合金管材组

织中孪晶的特征及生长机制有着重要的意义。 

中止型孪晶由两平行侧面的共格界面，头部的非

共格界面以及尾部的晶界构成(如图 4(b)和图 6(b)所

示 )，其形成是由不全位错按极轴机制运动的结     

果[28−29]。共格界面的能量较低，不易迁移，因此，孪

晶的生长只能通过非共格界面以及大角度晶界的迁移

来实现。但这种迁移不是原子同时移动的结果，而是

通过 a/6112不全位错逐步形成的，其运动的驱动力

来高温热应力。如图 10(a)所示，孪生时距孪晶第一层

(111)面上原子由 A 移动到 A′点，原子切动距离为

a 6 /6，即是不全位错 a/6112扫过(111)面所产生的

位移，如果在相互平行且相邻的一组(111)各有一组不

全位错扫过，则第一层 (111)的原子切动距离为

a 6 /6，第二层为 a 6 /3，第 n 层为 a 6 /6n，切变

的结果便形成一片孪晶。 

穿晶型孪晶由两边平行的共格界面以及两端的晶

界构成(如图 4(c)和图 6(b)所示)，其形成的本质是层

错。层错是一种低能量的界面，层错能越低，形成层

错的几率越大。GH3625 合金管材在固溶处理或退火

处理时，奥氏体晶粒通过大角度晶界的迁移不断长大。

在迁移过程中，由于 GH3625 合金层错能较低，在热

应力、质点阻力等作用下很容易使晶界交角处{111}

面的堆垛次序发生错排，即形成层错。该层错本质上

就相当于一个原子厚度的孪晶[29]。由于共格孪晶界的

界面能远远小于大角度晶界的界面能，该层错就稳定

下来成为孪晶核心，并随大角度晶界的移动而长    

大[30]。在长大过程中，如果原子在{111}面上再次发生

错堆，恢复原来的堆垛次序，则又形成一层错，即出

现第二个共格孪晶界，即形成了一个完整的穿晶型孪

晶，其过程如图 10(b)所示。 

 

 

图 10  孪晶的生长机制 

Fig. 10  Growth mechanism of twin: (a) Suspended twin 

growth mechanism; (b) Transgranular twin growth mechanism 
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4  结论 

 

1) 冷变形量是影响GH3625合金塑性变形机制的

主要因素，ε＜0.05 时塑性变形以滑移变形为主，其主

要硬化机制是位错强化，随着冷变形量的增加，合金

组织中产生大量的形变孪晶，塑性变形方式由滑移主

导的变形转变为以孪生为主导的变形，其主要的硬化

机制是孪晶强化。 

2) 冷变形GH3625合金管材经退火热处理后组织

中出现了不同形态的退火孪晶。随着退火温度的增加，

GH3625 合金的硬度逐渐降低，退火孪晶的形态从中

止型逐渐转变为穿晶型。 

3) GH3625 合金管材在冷变形和退火过程中出现

了不同形态的孪晶，可分为中止型孪晶和穿晶型孪晶，

前者的形成机理是不全位错按极轴运动的结果，后者

形成的本质是层错。 
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Behavior of cold work hardening and annealing softening and 
microstructure characteristics of GH3625 superalloy 

 

GAO Yu-bi, DING Yu-tian, CHEN Jian-jun, MENG Bin, MA Yuan-jun, XU Jia-yu 
 

(State Key Laboratory of Advanced Processing and Recycling of Nonferrous Metals, 

Lanzhou University of Technology, Lanzhou 730050, China) 

 

Abstract: The evolution of dislocation density, hardness and microstructure of GH3625 superalloy tube during cold 

plastic deformation and annealing heat treatment were investigated by SEM, OM, XRD and compression test. And the 

morphology and formation mechanism of twin in the alloy were discussed. The results show that the cold deformation is 

the main factor which affects the plastic deformation mechanism of GH3625 superalloy. When true strain is less than 0.05, 

the plastic deformation is dominated by slip deformation, and the mechanism of work hardening is dislocation 

strengthening. With the increase of the cold deformation, dislocation density and hardness of GH3625 superalloy tube 

significant increase as well as a large amount of deformation twins appear in the microstructure, and the deformation 

mode changes from slip-dominated deformation to twin-dominated deformation, and the mechanism is twin strengthening. 

With the increase of annealing temperature, dislocation density and hardness of GH3625 superalloy tube gradually 

decrease, and the morphology of annealing twin changes gradually from suspended to transgranular. GH3625 superalloy 

tube in cold deformarion and annealing processs appears different morphologies of twin, it can be divided into suspended 

twin and transgranular twin which have different formation mechanisms in growth, the former is the motion of partial 

dislocations, the latter is the stacking faults mechanism. 

Key words: GH3625 superalloy; work hardening; annealing softening; deformation twin; annealing twin 
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