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摘  要：通过不同工艺热处理、蠕变性能测试及组织形貌观察，研究了固溶温度对一种定向凝固镍基合金中碳化

物形态演化与蠕变性能的影响。结果表明：铸态 DZ125 合金中存有粗大块状 MC 型碳化物，热处理期间合金中

MC 型碳化物可发生分解和形态演化，逐步转变成粒状 M23C6型碳化物。随固溶温度提高、时间延长，碳化物发

生分解及形态演化的几率增加，并使细小粒状 M23C6型碳化物沿晶界不连续析出。与低温固溶处理合金相比，高

温固溶处理合金在 780 ℃具有良好的蠕变抗力。其中，以共格方式嵌镶在 基体中的立方 γ′相均匀分布在枝晶干

和枝晶间区域，并有细小粒状碳化物沿晶界弥散析出，可抑制晶界滑移，是大幅度提高合金蠕变抗力的主要原因。

在近 780 ℃蠕变后期，与应力轴呈 45角的晶界承受较大的剪切应力。裂纹在沿与应力轴呈 45角的晶界处萌生

与扩展，直至断裂是合金的蠕变断裂机制。 
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定向凝固期间镍基高温合金以柱状晶形式沿[001]

取向定向生长，且柱状晶沿[100]和[010]取向存在取向

差。由于凝固期间合金消除了与应力轴垂直的横向晶

界，可大幅度提高合金在高温的力学及蠕变性能[1−2]，

故已被广泛应用于制备航空发动机的热端部件。 

定向凝固镍基合金的组织结构主要由立方   相

以共格方式嵌镶在 γ 基体、及在晶界和晶内析出不同

形态的碳化物组成，其中，加入 W、Cr、Mo 和 Ta 等

高熔点难熔元素可强化  和 γ两相，并在热处理和服

役期间促使 M6C、M23C6和 MC 等碳化物析出[3−4]，当

大量细小粒状碳化物在晶内和沿晶界析出、并均匀分

布时，可阻碍位错运动、抑制晶界滑移，故可大幅度

提高合金的蠕变抗力[5]。但随合金中碳化物尺寸增大、

棱角增多，蠕变期间在近碳化物区域易于产生应力集

中，并促使裂纹沿碳化物/基体界面发生裂纹的萌生与

扩展，其中，汉字型和条状粗大 MC 型碳化物是可促

使裂纹萌生的起源地[6]，且碳化物与基体之间的界面

是裂纹易于扩展的通道[7]。即：析出碳化物的形态、

尺寸与分布对合金的高温性能、蠕变寿命和服役期间

的可靠性具有重要的影响，因此，碳化物的演化规律

及控制碳化物形态得到广泛的研究[8−9]。 

合金在凝固期间主要析出 MC 型块状碳化物[10]，

而粒状 M23C6型碳化物则主要在热处理及服役期间因

过饱和自基体和沿晶界析出[11]，或由 MC 型碳化物蜕

化而成[12]。由于沿晶界析出的粒状碳化物可抑制晶界

滑移[7, 13]，且延缓裂纹扩展速率，故断口呈现沿晶韧

性断裂特征[14]。 

尽管定向凝固合金中已消除了横向晶界，但仍存

在与应力轴平行的纵向晶界，其蠕变损伤仍是合金在

高温服役期间的主要失效形式[15−16]。由于高温蠕变期

间碳化物的形态、尺寸、数量与蠕变抗力密切相关，

故热处理对合金组织结构与性能的影响得到广大研究

者所重视[17]。但合金中碳化物在热处理及服役期间的

演化规律、及碳化物形态对裂纹萌生与扩展特征的影 
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响并不清楚。 

据此，本文通过对一种定向凝固镍基合金进行不

同工艺的热处理，并对其进行蠕变性能测试和 SEM、

TEM 形貌观察，考察热处理工艺对合金中碳化物尺

寸、形态与分布的影响，研究碳化物形态对合金蠕变

行为及断裂机制的影响，试图为合金的发展与应用提

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 16mm、具有柱状晶结构的镍基合金

试棒，其合金的化学成分如表 1 所示。其中，选取不

同工艺热处理，以考察热处理对合金组织结构与蠕变

性能的影响，选取的热处理工艺如下： 

1) (1180, 2 h)+(1230 ℃, 4 h, AC)+(1100 ℃, 4 h, 

AC)+(870 ℃, 20 h, AC)； 

2) (1180 ℃, 2 h)+(1260 ℃, 4 h, AC)+(1100 ℃, 4 h, 

AC)+(870 ℃, 20 h, AC)。 

合金经不同温度固溶及两级时效处理后，用线切

割将试棒加工成横断面为 4.5 mm×2.5mm，标距为

20 mm 的板状蠕变试样。经完全热处理后的蠕变样品

经机械研磨和抛光，将其置入 GWT504 型高温蠕变/

持久试验机中，在不同条件进行蠕变性能测定，分别

在蠕变不同时间终止试验，将不同工艺热处理及蠕变

不同时间的样品在 SEM 和 TEM 下进行组织形貌观

察，考察热处理工艺对合金组织结构与蠕变性能的影

响，研究不同工艺热处理合金在蠕变期间的变形与断

裂机制。 
 
表 1  合金的化学成分 

Table 1  Chemical compositions of superalloy (mass 

fraction, %) 

Cr Co W Mo Al Ti 

8.68 9.80 7.08 2.12 5.24 0.94 

Ta Hf B C Ni 

3.68 1.52 0.012 0.09 Bal. 

 

2  实验结果分析 

 

2.1  热处理对碳化物形态的影响 

铸态 DZ125 合金中(001)横断面的枝晶形貌，如图

1(a)所示，可以看出，合金在横断面的枝晶规则排列，

呈现整齐的“”字花样。其中，一次枝晶的平均间

距为 150~160 m，在同一晶粒内枝晶具有相同的排列

取向，不同晶粒 A、B 中枝晶排列存在的取向差约为

25°，如图中粗实线标注所示，且晶界处于 A、B 两晶

粒之间。 

铸态合金中的共晶组织及碳化物形态，如图 1(b)

所示，可以看出，共晶组织存在于枝晶间区域，并呈

现放射状形态；放射状的心部组织细密，由细小   /

两相组成，如图 1(b)中区域 C 所示，其放射状周围区

域为粗大  相。并有粗大块状碳化物存在于枝晶间和

枝晶干区域，如图 1(b)中箭头所示，SEM/EDS 成分分

析表明，块状碳化物中各元素的摩尔分数分别为：

17.2% C, 13.4% B, 9.93% Hf, 12.49% Ta 和 10.34% W，

其中，C、B 和 Hf、Ta、W 的摩尔分数比约为 1:1。

由此可间接鉴定出，该碳化物为 M(W, Ta, Hf)C(C,B)

型碳化物。  

 

 

图 1  铸态合金在(001)横断面的枝晶及组织形貌 

Fig. 1  Dendrite morphology and microstructure of alloy on 

(001) plane: (a) Dendrite morphology; (b) Carbides configuration 

 

合金经 1230 ℃及两级时效处理后的组织形貌，如

图 2 所示。该合金中  相的溶解温度为 1255 ℃，故

经 1230 ℃固溶处理期间，枝晶干区域的细小  相可

溶解，而枝晶间区域的粗大  相未溶解，致使其在后

续热处理期间，枝晶间区域的  相得以继续长大，如  
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图 2  合金经 1230 ℃固溶及时效处理后不同区域的组织

形貌 

Fig. 2  Microstructures in different regions of alloy after solution 

treated at 1230 ℃: (a) Network-like carbide; (b) Bulky-like 

carbide located in inter-dendrite region 

 

图 2(a)和(b)中区域 C 所示。而枝晶干区域的细小  相

为固溶处理后的冷却期间析出，并在时效期间均匀长

大所致，如图 2(a)和(b)中区域 D 所示。同时可以看出，

该区域原粗大块状碳化物已转变成网状形态，如图 

2(a)中白色箭头所示，晶界如图 2(a)中黑色箭头所示。

但在另一枝晶间区域，仍存在粗大条状 MC 型碳化物，

如图 2(b)中白色箭头所示，且该粗大碳化物周围为粗

大  相。 

合金经不同工艺热处理后，其碳化物形态演化的

形貌如图 3 所示。合金经 1180 ℃保温 2 h 均匀化处理

后的组织形貌，如图 3(a)所示。可以看出，尽管均匀

化处理的温度较低，时间较短，但合金中原块状碳化

物边缘已经发生分解，转变成类粒状形态，分布于原

块状碳化物周围，如图中箭头标注所示。合金经

1260 ℃保温 2 h 固溶及时效处理后的组织形貌，如图

3(b)所示，可以看出，原块状碳化物大部分已经分解，

并转变成类粒状形态。 

经 1260 ℃保温 4 h 及时效处理后，合金的组织形

貌如图 3(c)所示，可以看出，合金中的碳化物已经分

解，且以粒状形态分布在晶内和晶界。经 SEM/EDS

微区成分分析，确定出该类粒状碳化物中各元素的摩

尔分数分别为：5.91% C，7.4% B，9.85% Hf，12.06% 

Ta，12.1% W，32.7% Cr。与粗大块状碳化物中碳浓

度相比，粒状碳化物中的 C 含量明显降低。由于 C、

B 和 Hf、Ta、W 和 Cr 的摩尔分数之比约为 1:6，因此

可以确定，该粒状相为 M23C6型碳化物(已被图 7 的衍

射斑点所证实)。 

对其形态演化的原因分析认为：合金中 MC 型碳

化物与  和  两相相邻，在高温热处理期间，  基体

中的 Cr、W 等元素可溶入 MC 型碳化物中，使碳化物 

 

 

图 3  合金经高温不同工艺热处理后的组织形貌 

Fig. 3  Microstructures of alloy after heat treated at different regimes at higher temperature: (a) Homogenizing treatment; (b) 

Solution at 1260 ℃ for 2 h plus aging; (c) Solution at 1260 ℃ for 4 h plus aging 
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中的 C 含量得到稀释，并转变成 M23C6型碳化物。同

时，该碳化物的体积分数增加，致使其碳化物界面向

外迁移。在碳化物中碳浓度稀释、长大及界面迁移的

过程中，界面能降低可促使其稀释后的碳化物转变成

粒状形态，如图 3(a)中箭头所示，此时，与粒状碳化

物相邻的  和  两相中贫 Cr。随固溶时间延长，远离

该区域的高浓度 Cr 扩散至粗大 MC 型碳化物，继续

溶入使其稀释，重复该碳化物中 C 含量稀释、长大及

界面迁移的过程，并致使其转变成粒状 M23C6型碳化

物，直至原粗大 MC 型碳化物转变成粒状 M23C6型碳

化物，如图 3(c)所示，其反应式可表示为：MC + Cr  

M23C6。此外，上述反应中消耗了  基体的元素 Cr，

而 MC 型碳化物的分解可析出元素 Ta，其相邻的基
体可吸收周围的 Al、Ta 原子，转变成   相，即：

 +Ta/Al  。因此，热处理期间，合金中原粗大

MC 型碳化物转变成粒状 M23C6 碳化物的过程，可由

反应式(1)表示，该式与文献[18]的结果相一致。 
 

  623CMMC                        (1) 
 

但与 1260 ℃高温固溶处理相比较，1230 ℃固溶

处理温度较低，元素扩散较不充分，故 MC 型碳化物

分解不完全，因此，经低温固溶+时效处理后，合金

中仍存在粗大 MC 型碳化物，如图 2(b)所示。 

 

2.2  固溶温度对蠕变性能的影响 

合金经不同工艺热处理后，在 780 ℃和 700 MPa

条件下测定的蠕变曲线，如图 4 所示。经 1230 ℃固

溶及时效处理合金的蠕变曲线示于图 4 中的曲线 1，

可以看出，合金在施加载荷的瞬间，产生较大的瞬间

应变；随蠕变时间延长，合金的应变速率降低，直至 
 

 

图 4  经不同工艺热处理合金在 780 ℃和 700 MPa 条件下

测定的蠕变曲线 

Fig. 4  Creep curves of alloy heat treated by different regimes 

under conditions of 780 ℃ and 700 MPa 

合金的蠕变进入稳态阶段。测定出合金在稳态期间的

应变速率为 0.044%/h，80 h 后合金的蠕变进入加速阶

段，直至 127 h 发生蠕变断裂。 

经 1260 ℃固溶及时效处理后，合金在相同条件

测定的蠕变曲线，示于图 4 中的曲线 2，可以看出，

合金在初始蠕变期间有较小的应变量，蠕变 20 h 进

入稳态阶段，测定出合金在稳态期间的应变速率为

0.0083%/h，260 h 后进入加速蠕变阶段，合金的蠕变

寿命为 339 h。由此可见，采用高温固溶处理，合金

在稳态蠕变期间具有较低的应变速率和较长的蠕变

寿命。 

经 1260 ℃固溶及时效处理后，合金在不同条件

测定的蠕变曲线，如图 5 所示。合金在不同温度施加

700 MPa 测定的蠕变曲线，如图 5(a)所示，可以看出，

合金在 780、790 和 800 ℃稳态蠕变期间的应变速率

分别为 0.0083%/h、0.021%/h 和 0.036%/h，蠕变寿命

分别为 339、211 和 133.4 h，蠕变温度由 780 ℃提高 

 

 
图 5  合金在不同条件测定的蠕变曲线 

Fig. 5  Creep curves of alloy under various conditions:     

(a) Applied stress of 700 MPa at different temperatures;     

(b) Applied various stresses at 780 ℃ 



第 29 卷第 7 期                         田  宁，等：块状碳化物的形态演化及对镍基合金中蠕变性能的影响 

 

1431 

到 790 ℃，合金的蠕变寿命降低幅度为 60.7%。合金

在 780 ℃施加 700、710 和 720 MPa 测定的蠕变曲

线，如图 5(b)所示，测定出合金在稳态蠕变期间的

应变速率为 0.0083%/h、0.024%/h 和 0.038%/h，蠕

变寿命分别为 339、186.7 和 131.3 h。这表明高温固

溶处理合金具有较好的蠕变抗力和较长蠕变寿命。

从图 5(b)可以看出，当施加应力从 700 MPa 提高到

710 MPa，稳态蠕变期间的应变速率从 0.0083%/h 提

高到 0.024%/h，蠕变寿命从 339 h 减少到 186.7 h，

寿命降低幅度达 81.6%。这表明与施加温度相比，

在 780 ℃当施加应力大于 700 MPa 时，合金呈现出

明显的施加应力敏感性。 

根据蠕变曲线的数据，求出合金在近 780 ℃稳态

蠕变期间的应变速率，绘出应变速率( SS )与施加温

度、应力之间的关系，其中，应变速率与温度倒数之

间的关系，如图 6(a)所示；应变速率与施加应力之间

的关系，如图 6(b)所示。由此，计算出合金在 780~ 

 

 

图 6  稳态蠕变期间合金的应变速率与施加温度、应力之间

的关系 

Fig. 6  Dependence of strain rates on applied temperatures and 

stresses during steady state creep of alloy: (a) Strain rates and 

temperature; (b) Strain rate and applied stress 

800 ℃和 700~720 MPa 范围内稳态期间的表观蠕变激

活能 Q=467.247 kJ/mol，应力指数 n=12.0。根据应力

指数，推断出：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为位错在基体中滑移和剪

切进入  相。 

 

2.3  碳化物形态对变形机制的影响 

不同工艺热处理合金经780 ℃和700 MPa条件下

蠕变断裂后，在近碳化物区域的 TEM 像如图 7 所示。

经 1230 ℃固溶处理合金蠕变 127 h 断裂后的形貌如

图 7(a)所示，可以看出，合金中粗大碳化物的长约 6 

μm，宽约 2 μm；该碳化物的选区电子衍射及指数标

定如图 7(a)的右上侧插图所示，由此可鉴定出该相为

MC 型碳化物。蠕变后期合金的形变量较大，促使大

量位错在基体中滑移，该粗大 MC 碳化物可阻碍位错

滑移，故大量位错塞积于近碳化物区域，如图中区域

E 所示，大量位错的塞积可引起应力集中，致使位错

剪切该碳化物相，如图中箭头标注所示。 

经 1260 ℃固溶处理合金蠕变 339 h 断裂后的形 

 

 

图 7  不同状态合金蠕变断裂后，碳化物的形貌及选区电子

衍射 

Fig. 7  Carbides configuration and SAD patterns in different 

stated alloys after crept up to fracture: (a) Bulky-like MC-type 

carbide in alloy treated by technology 1; (b) Particle-like 

carbide along boundary of alloy treated by technology 2 
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貌示如图 7(b)所示，可以看出，蠕变后期，有位错列

剪切进入  相，如图中箭头所示。合金中的晶界如图

7(b)中细小倾斜箭头所示，尺寸约为 0.8 μm 的类粒状

碳化物位于晶界处，其选区电子衍射及指数标定，如

图 7(b)的左下侧插图所示，由此可鉴定出该相为(Cr, 

W)23C6碳化物，该碳化物可阻碍位错运动，抑制晶界

的滑移。与图 7(a)相比，在近碳化物区域的位错密度

较小，故可引起的应力集中值较小。 

 

2.4  蠕变期间裂纹的萌生与扩展 

经 1230 ℃固溶及时效处理合金在 780 ℃和 700 

MPa 条件下蠕变不同时间的组织形貌，如图 8 所示。

合金蠕变 80 h 时，在近粗大碳化物区域的组织形貌如

图 8(a)所示，可以看出，粗大碳化物呈条状形态，如

图中箭头所示，与该碳化物相邻的区域为相，且在

化学腐蚀期间已被溶解，呈现空洞形态。该粗大碳化

物位于枝晶间区域，其相邻的立方  相较为粗大，尺

寸约为 1.5~2.0 μm，在远离碳化物的枝晶干区域，立

方  相尺寸较为细小，如图 8(a)的区域 H 所示。 

在样品的另一区域存在团聚态类粒状碳化物，其

形貌如图 8(b)中箭头所示，其粗大和细小  相分别存

在于枝晶间与枝晶干区域。与细小粒状碳化物相比，

蠕变后期，在近粗大碳化物区域易于产生应力集中，

故该区域易于发生裂纹的萌生与扩展。合金蠕变 127 h

断裂后的表面形貌，如图 8(c)所示，施加应力轴的方

向如图中双箭头标注所示。可以看出，粗大碳化物的

排列方向与应力轴垂直，裂纹在与应力轴垂直的界面

处萌生，并沿与碳化物相邻的界面扩展，如图中箭头

标注所示。 

    经 1260 ℃固溶及时效处理后，合金在 780 ℃和

700 MPa 条件下蠕变至后期，样品表面发生裂纹萌生

与扩展的形貌如图 9 所示，施加应力的方向如图中双

箭头标注所示。合金蠕变 280 h 已经进入加速阶段，

应变量达 5.5%，如图 4 所示。样品中大部分  相仍保

持完整的立方体形态，如图 9(a)所示。由于合金蠕变

期间的应变较大，可激活大量位错在基体中滑移，当

蠕变位错滑移至晶界受阻，可塞积于近晶界区域，并

引起应力集中。当应力集中值大于晶界的结合强度

时，首先在晶界处发生裂纹的萌生[15]。其中，在近

类粒状碳化物区域、且与应力轴成 45角方向的晶界

区域发生裂纹的萌生，在近粒状碳化物区域细小裂纹

的形态，如图 9(a)中箭头所示。样品的另一区域，在

近粗大碳化物区域发生裂纹的萌生，其中，在碳化物

与基体界面处裂纹的形貌，如图 9(b)中箭头所示。 

随蠕变进行，微裂纹逐渐沿晶界扩展，并有新的

裂纹萌生于晶界，致使合金的应变量增大，当多个萌

生于晶界的微裂纹同时沿晶界扩展时，使相邻的微孔

洞或微裂纹相互连通，形成大裂纹，当多个裂纹发生

扩展直至相互连接时，发生合金的蠕变断裂。该合金

经 780 ℃和 700 MPa 条件下蠕变 339 h 断裂后，在倾

斜晶界区域发生多个裂纹扩展，形成的大裂纹形貌如

图 9(c)所示。这表明在蠕变期间，裂纹易于在枝晶间

区域沿与应力轴约成 45角的倾斜晶界处发生裂纹的

萌生与扩展；且沿晶界发生裂纹的萌生与扩展直至蠕 

 

 
图 8  工艺 1 热处理合金经 780 ℃和 700 MPa 蠕变不同时间的组织形貌 

Fig. 8  After heat treated by technology 1, surface morphology of sample crept for different times at 780 ℃ and 700 MPa: (a) Crept 

for 80 h; (b) Crept for 80 h; (c) Crept for 127 h up to fracture 
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图 9  经工艺 2 热处理合金经 780 ℃和 700 MPa 蠕变不同时间的形貌 

Fig. 9  Surface morphology of sample crept for different times at 780℃ and 700 MPa: (a) Crept for 280 h; (b) Crept for 280 h;    

(c) Crept for 339 h up to fracture 

 

变断裂是合金在蠕变后期的断裂机制。由此可知，与

基体相比，晶界仍是合金中蠕变强度较低的薄弱区域，

且样品中裂纹易于沿倾斜晶界发生萌生与扩展，其中，

撕裂后的断口呈现非光滑锯齿状形态，为裂纹沿晶界

扩展时所遇阻力较大所致。 

 

3  讨论 

 

定向凝固合金的主要强化机制是第二相强化和固

溶强化，且合金中含有 W、Cr、Mo、Ta 等难熔元素。

一方面，难熔元素具有高的熔点及较低的扩散系数；

另一方面，一些难熔元素是碳化物形成元素，在热处

理期间可以促使合金中析出 M6C、M23C6和 MC 型碳

化物。由于不同碳化物具有不同的形态和尺寸，故对

合金的力学及蠕变性能有不同的影响。当大量细小粒

状碳化物在晶内和沿晶界析出、并均匀分布时，可阻

碍位错运动、抑制晶界滑移，大幅度提高合金的蠕变

抗力，如图 3(c)所示。但当粗大块状碳化物存在于晶

界区域，蠕变期间在近碳化物区域易于产生应力集中，

促使裂纹在碳化物/基体界面处发生裂纹的萌生与扩

展如图 8(c)所示，则可降低合金的蠕变抗力，成为影

响合金蠕变强度的薄弱环节。 

关于碳化物形态对合金蠕变抗力影响的研究表

明，当粒状碳化物沿晶界不连续分布时，如图 9(a)所

示，其粒状碳化物的钉扎作用可抑制晶界滑移，增加

位错运动的阻力，提高合金的蠕变强度。其碳化物抑

制晶界滑移的抗力( R )可表示为 
 

1/ 2
R ( )

2

G f

dL
 

b
                              (2) 

 

式中：L 为晶界碳化物的平均间距；G 为剪切模量；d

为粒状碳化物的平均尺寸；b为柏氏矢量；f 为粒状碳

化物的体积分数。此式表明，随碳化物尺寸和沿晶界

分布距离的减小，粒状碳化物体积分数的增加，晶界

滑移的阻力增大。 

合金经工艺 1 热处理后，由于固溶温度较低，元

素扩散较不充分，MC 型碳化物分解不完全，故经随

后的时效处理后，合金中仍存在粗大 MC 型碳化物，

如图 2(b)所示。合金中较大尺寸的碳化物主要分布于

枝晶间区域，其中，粗大碳化物的存在割裂了基体之

间力的传递，与基体界面的结合力较弱，易于产生应

力集中，故有损于合金的强度和蠕变抗力。再则，合

金在高温蠕变期间，由于碳化物与基体之间的热膨胀

系数不同，两者之间的界面可产生较大的热应力，故

蠕变期间碳化物易与基体分离，成为裂纹的萌生源，

或致使裂纹沿碳化物与基体的界面扩展。因此，蠕变

期间粗大碳化物的存在，其不利作用增大。 

在高温固溶处理期间，合金中的元素得到充分扩

散，并致使粗大块状碳化物发生分解，转变成网状形

态，或转变成粒状形态。同时，有粒状碳化物沿晶界

不连续析出，如图 9(a)所示，可阻碍位错运动，抑制
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晶界滑移，故可大幅度提高合金的蠕变抗力。因此，

与工艺 1 热处理合金相比较，高温固溶处理合金具有

较好的蠕变抗力和较长的蠕变寿命。 

 

4  结论 

 

1) 铸态 DZ125 合金中存有块状 MC 型碳化物，

热处理期间，合金中 MC 型碳化物可发生分解和形态

演化，转变成粒状 M23C6型碳化物。随固溶温度提高、

时间延长，元素得到充分扩散，碳化物分解及发生形

态演化的几率增加，并使细小粒状碳化物沿晶界不连

续析出。 

2) 与工艺 1 热处理的合金相比，经工艺 2 热处理

的合金在近 780 ℃具有良好的蠕变抗力。其中，立方

相以共格方式嵌镶在  基体中，并均匀分布在枝晶

干和枝晶间区域。其中，沿晶界析出的细小粒状碳化

物可抑制晶界滑移，阻碍位错运动，是使合金具有较

好蠕变抗力的原因之一。  

3) 在近 780 ℃蠕变后期，合金中裂纹首先在晶

界处萌生，并沿晶界扩展，且不同形态晶界具有不同

的损伤特征，其中与应力轴呈 45角的晶界承受较大

的剪切应力。裂纹在沿应力轴呈 45角的晶界处萌生

与扩展，直至断裂是合金的蠕变断裂机制。 
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Configuration evolution of carbides and its influence on  
creep property of nickel-based superalloy 
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Abstract: By means of heat treatment at different regimes, creep properties measurements and microstructure 

observations, an investigation has been made into the influence of solution temperature on the carbides configuration 

evolution and creep properties of a directionally solidified nickel-based superalloy. The results show that the thicker 

bulk-like MC-type carbide is distributed in the as-cast DZ125 superalloy. And the decomposition and configuration 

evolution of the MC-type carbide occur gradually, during heat treatment, to transform into the particle-like M23C6-type 

carbides. As the solution temperature enhances and time prolongs, the probability of the MC-type carbide occurring 

decomposition and morphology evolution increase, which may promote significant amount of particle-like M23C6-type 

carbide precipitating along the grain boundary of alloy. Compared with the alloy solution treated by lower temperature, 

the alloy solution treated at higher temperature displays a better creep resistance at a temperature near 780 ℃. Wherein, 

the fine γ′ precipitates embedded coherent in the matrix phase are homogeneously distributed in the dendrite/ 

inter-dendrite regions, and some M23C6-type carbide particles along the grain boundaries may restrain the slipping of 

boundary, which is thought to be the main reasons of alloy having better creep resistance. At the latter stage of creep at a 

temperature near 780 ℃, the bigger shearing stress applying in the boundaries at about 45 angles relative to the stress 

axis results in the initiation and propagation of the micro-cracks along the ones up to fracture, which is thought to be 

fracture mechanism of the alloy during creep. 

Key words: directional solidification nickel-based alloy; solution temperature; microstructure; carbide; creep; initiation 

and propagation of crack 

                                  

Foundation item: Project(QJHRCTD [2015]73) supported by Guizhou Innovation Team, China; Project(QKHLH[2015]7583) 

supported by Guizhou Science and Technology Cooperation Program, China; Project(YKHZG201701) 

supported by Guizhou University of Engineering Science, China 

Received date: 2017-12-18; Accepted date: 2018-09-18 

Corresponding author: TIAN Su-gui; Tel: +86-13889121677 ; E-mail: tiansugui2003@163.com 

(编辑  何学锋) 


