
第 30 卷第 3 期                          中国有色金属学报                         2020 年 3 月 
Volume 30 Number 3                    The Chinese Journal of Nonferrous Metals                       March 2020 

	

DOI: 10.11817/j.ysxb.1004.0609.2020-37573 

 

双模晶粒氧化物弥散强化合金的 
强化模型及热稳定性 

 

展  鑫 1, 2，王国伟 1, 2，谭黎明 1, 2，何武强 1, 2，吴凯西 1, 2，何英杰 1, 2，刘  锋 1, 2，黄  岚 1, 2 
 

(1. 中南大学 粉末冶金研究院，长沙 410083； 

(2. 中南大学 粉末冶金国家重点实验室，长沙 410083) 

 

摘  要：通过透射电子显微镜、电子背散射衍射、扫描电子显微镜和室温拉伸检测等手段，建立并验证双模晶

粒尺寸分布氧化物弥散强化合金的室温强化预测模型。同时，通过在 1150 ℃下进行不同时间的热处理试验，

结合组织观察和显微硬度测试，研究合金的高温组织热稳定性。结果表明：室温强化预测模型通过叠加固溶强

化(ss)、晶粒尺寸强化(g)、位错强化(d)与氧化物纳米粒子强化(p)之和的平方根，模型预测结果与试验值十分

接近。合金组织热稳定性研究结果表明，在 1150 ℃热处理初期，晶粒长大迅速且合金硬度迅速降低；而当热

处理时间延长到 8 h 之后，晶粒尺寸虽有变化但其长大速率明显放缓，且合金硬度在热处理 8 h 后趋于稳定。 
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第四代裂变反应堆和聚变反应堆被认为是安全、

经济、无污染的能源，是解决全球能源需求快速增长

的理想能源[1]。反应堆中高温、高压、大剂量中子辐

射的工作环境，对作为结构材料的综合性能提出严苛

的要求。氧化物弥散强化(Oxide dispersion strengthened，

ODS) 合金因其优异的高温性能和抗辐射性能，成为

先进裂变反应堆燃料包层和聚变反应堆壁/包层应用

的首选材料之一[2−4]。虽然 ODS 合金可以在高温下保

持相对较高的强度，但铁基 ODS 合金的使用温度也只

有 700 ℃，特别是在高温下其强度迅速降低甚至失

效。基于此，镍基 ODS 合金应运而生，其工作温度可

以达到 1000 ℃并保持优异的高温强度[5]。然而 ODS

合金作为一种纳米结构合金具有较高的强度，但其往

往是以牺牲塑性为代价的。近年来，有学者提出在传

统 ODS 合金中引入微米级粗晶粒的方法使合金在保

持高强度的同时依然具有较高的塑性[6−7]。而在这种具

有双模尺寸分布的 ODS 合金中，其强化模型相比传统

ODS 合金更为复杂。除此之外，ODS 合金的力学性能

与微观组织有着密不可分的联系，因此，合金在高温

条件下的热稳定性对于作为核工业材料的 ODS 合金

来说同样具有至关重要的意义。 

在工程应用领域，通过合金的成分及微观组织建

立相关的强化模型以预测合金性能可以很大程度上降

低成本、缩短研发周期。为此，众多学者关于 ODS

合金的强化模型和组织热稳定性展开了初步研究。

VAUCORBEIL 等[8]通过模拟单个位错滑过一系列随

机分布质点的过程，综合考虑了位错强化、固溶强化、

沉淀强化的共同作用并建立强化模型，从而预测出一

种铁基 ODS 合金的屈服强度。CASAS 等[9]通过研究

一种铁基 ODS 合金的强化机理，分别讨论了基于“粒

子−晶界”强化的复杂强化模型和简单晶界强化模型

的优缺点，并分析了各个强化模型的适用条件。

CHAUHAN 等[10]研究了两种铁素体 ODS 合金微观组

织与屈服应力之间的关系，并表明纳米粒子强化、位

错强化和晶粒尺寸强化是 ODS 合金主要的强化因素，

通过预测模型可较为准确的计算出合金的屈服强度。

在组织热稳定性研究方面，ZHAO 等[11]研究了热处理

工艺对 14Cr-ODS 合金微观组织及力学性能的影响，

表明合金经过 1000 ℃热处理 5 h 可以获得稳定的微

观组织并保持最佳的拉伸性能。严菊杰等[12]研究了不

同热处理温度对 14YWT-ODS 铁素体钢显微硬度的影

响，并表明合金力学性能稳定的临界温度为 1100 ℃。

通过以上文献报道可以看出，近年来虽然关于 ODS

合金强化模型及组织热稳定性的报道层出不穷，但是 
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大多数研究都基于铁基 ODS 合金，而关于镍基 ODS

合金强化模型的报道很少且现有文献报道大部分基于

单模晶粒尺寸分布，双模晶粒尺寸 ODS 合金的强化模

型及组织热稳定性研究更是鲜有报道。因此，研究双

模晶粒尺寸分布的 ODS 合金强化模型和热稳定性具

有重要的科学及工程意义。 

本文通过分析一种双模晶粒尺寸分布 ODS 合金

的微观组织特征，研究并建立了合金室温下的强化模

型，并以拉伸检测验证了模型的可靠性。通过热处理

实验结合组织观察和显微硬度研究了合金的组织热稳

定性。 

 

1  实验 

 

本实验采用氩气雾化的方法制得两种预合金粉

末，其名义成分如表 1 所列。采用行星式球磨机将 1#

预合金粉末与 YH2(≤75 μm)在高纯氩气保护的条件

下进行机械合金化，从而得到与 2#预合金粉成分相同

的球磨粉。球料比为 8:1，转速为 350 r/min，球磨时

间为 24 h。将球磨粉末与 2#预合金粉末按照质量比为

1:2 的比例在混料机中混合 12 h 得到混合粉末并装入

不锈钢包套中，经过抽气、封焊后进行热挤压固结成

型(HE, Hot Extrusion)得到致密的棒材。室温拉伸实验

在动态疲劳试验机(MTS 370)上进行，拉伸速率为

1×10−3 s−1。组织热稳定性实验在 1150 ℃(±5 ℃)下进

行，分别保温 2、4、8、16、32、40、64、125、128 h

后空冷至室温。 

采用场发射扫描电镜(SEM, FEI Quanta 650 FEG) 

和电子背散射衍射 (Electron backscatter diffraction, 

EBSD)观察粉末的微观形貌和合金组织，并使用 HKL 

Channel 5 软件分析所得数据。分别采用光学显微镜

(OM, Leica/MeF3A)与透射电子显微镜 (TEM, FEI 

Tecnai G2 F20)观察晶粒演化规律、位错和纳米氧化物

粒子，并应用 Image J 软件统计晶粒及纳米粒子尺寸。

硬度测试在维氏硬度计上进行，每个试样采集 5 个点

后取平均值作为最终硬度值。EBSD 检测时，加速电

压为 20 kV，扫描步长为 0.5 μm。所采用的双喷液成

分为 80%乙醇和 20%高氯酸(体积分数)。 
 
表 1  粉末名义成分 

Table 1  Nominal composition of powder 

Label No. 
Mass fraction/% 

Al Cr Fe Ti Y C Ni 

1# 0.25 20.5 0.67 0.56 − 0.054 Bal. 

2# 0.25 21 0.85 0.57 0.68 0.059 Bal. 

 

2  结果与讨论 

 
2.1  双模晶粒 ODS 合金的微观组织形貌 

由于晶粒尺寸在 2~5 μm 分布的小晶粒不便于统

计其平均晶粒尺寸，因此采用 EBSD 检测来研究其尺

寸分布规律。合金 EBSD 图像及小晶粒尺寸统计如图

1 所示。两种尺寸分布的晶粒组织并不均匀，其小晶

粒呈现聚集现象，这是由于球磨与混粉的不均匀性而

引起的。热挤压后小晶粒晶粒尺寸分布如图 1(b)所示，

其平均晶粒尺寸为 2.87 μm，大晶粒的平均晶粒尺寸

为 13.5 μm。 

 

 

图 1  热挤压态合金电子背散射衍射 EBSD 图像和小晶粒尺寸统计图 

Fig. 1  EBSD image of hot extruded alloy(a) and statistical diagram of small grain size(b) 



                                           中国有色金属学报                                              2020 年 3 月 

	

614
 

合金 TEM 像如图 2 所示。从图 2(a)中可以清晰地

看到合金经热挤压后发生大量高密度位错缠结、堆积。

在热挤压过程中，大量位错发生运动，随着变形程度

的逐渐增加，位错运动加剧从而产生位错网。当大量

的位错运动到较小的晶粒时，位错发生堆积，并在晶

界处形成位错堆积网。位错密度( dis )的数值可由公式

(1)计算得出[13]。 

v h
dis

v h

1 n n

l l



 

   
 

 
 

                       (1) 

式中：t 为 TEM 样品厚度；Lh和 Lv分别为画在透射照

片上的水平与垂直测试线的总长度；nh 和 nv 分别指  

位错与水平线和垂直线相交的个数。经计算， dis = 

1.48×10−4/nm2。 

由图 2(b)可看出，合金中的氧化物粒子细小、弥

散的分布在晶粒内部和晶界上，经统计，其平均颗粒

直径为 11 nm。氧化物的体积分数可由公式(2)[14]得出。 

 

 

图 2  合金热挤压态的 TEM 像 

Fig. 2  TEM images of hot extrusion state of alloy: (a) High- 

density dislocation; (b) Nano-oxide particles 

3
p

v

4
π

3
n r

f
SD

                                 (2) 

式中：n 和 rp分别指氧化物粒子的个数和平均颗粒半

径；S 和 D 分别为 TEM 样品的面积和厚度。由公式(2)

可得 fv=0.007%。 

 

2.2  强化预测模型与拉伸测试验证 

在已知合金成分与组织形貌特征的情况下，通过

强化模型来预测合金性能具有非常重要的工程意义。

在以往关于 ODS 合金的预测模型研究中发现，影响屈

服强度的因素主要有：固溶强化(ss)，晶粒尺寸强化

或 Hall-Petch 强化(g)，位错强化(d)，基于 Orowan

机制的氧化物纳米粒子强化(p)。在室温下，合金屈

服应力(y)可以通过强化预测模型公式(3)[8, 15]得出： 
 

2 2
y 0 ss g d p                            (3) 

 
式中： 0 指晶格阻力或 Peierls-Nabarro 应力，通常

应用公式(4)[16]计算。 
 

0
2 2π

exp
1 (1 )

M a

b


 

 
    

                      (4) 

 
式中：M、μ、 、b、a 分别对应泰勒因子、剪切模量、

泊松比、伯氏矢量、纯镍的晶格常数，其数值分别为

2.45、80 GPa、0.32 nm、0.249 nm、0.35 nm。通过计

算得出 0 的数值为 1.33 MPa，由于其数值相比于其

他强化贡献值来说太小而通常忽略不计。 

固溶强化(ss)包括以 C 为主的间隙固溶体强化和

以 Cr、W 为主的置换固溶体强化。然而，就本文的合

金而言，间隙固溶体强化的贡献是可以忽略不计的。

因为其含量较低且大多数碳已经以碳化物的形式析

出。通常情况下，固溶强化的贡献是以较为简单的公

式(5)[17]计算。 

ss s,
p

i ik C                                   (5) 

式中： s,ik 是指 i 元素的强化系数；Ci是元素 i 的原子

分数。P 为常数，且取值范围在 1/2~1 之间[18]，在镍

基合金中，P 的值取 1/2[19]。而 GYPEN 等[20]提出的公

式(6) 综合计算了多组元合金中各个强化元素对合金

固溶强化的贡献值，从而被广泛应用于 ODS 合金中。 
 

1/

ss s,( )
qqp

i ik C                              (6) 

 
式中：q 值为 2。各个合金的强化系数 ks,i 如表 2 所    

列[21]。 
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表 2  各强化元素在镍中的强化系数 ks,i 值
[21] 

Table 2  Strengthening coefficient ks,i value of each 

strengthening element in nickel[21] 

Alloying element 
Strengthening constant/ 

(MPa at fraction−1/2) 

Al 225 

Cr 337 

Fe 153 

Ti 775 

 
晶粒尺寸强化或 Hall-Petch (g)强化反映了晶界

对位错运动的影响。事实上，位错会逐渐运动在晶界

处并形成堆积，直到位错驱动力达到越过下一个晶粒

的临界值从而越过晶粒。这一观点是由 Hall[22]阐述并

扩展为公式(7)。 

lock
g i

k

d
                                 (7) 

式中： i 是指位错运动的晶格摩擦力；klock为常数；d 

为平均晶粒尺寸。THOMPSON[23]研究表明，在镍基

合金中， i 和 klock分别为 21.8 MPa 和 0.158 MPa∙m1/2。 

对于在微观组织中同时存在粗、细两种尺寸的合

金体系，一般综合考虑两种晶粒的晶粒尺寸来计算双

模合金的平均晶粒尺寸，其结果由公式(8)[24−25]得出： 
 

CG CG UFG UFGd f d f d                         (8) 
 
式中：fCG 和 fUFG 分别指粗晶和细晶的体积分数；dCG

和 dUFG分别为粗晶和细晶的平均晶粒尺寸。经计算，

双模合金的平均晶粒尺寸为 10 μm，代入公式(7)得出

晶粒尺寸强化(g)的贡献值为 72 MPa。 

位错强化(d)是位错之间相互作用的结果，其贡

献值可以通过 Bailey-Hirsch[26]公式(9)来计算。 

d d disM b                               (9) 

式中： d ( 1/ 2)  [27]指位错间的交互作用系数。经计算，

位错强化(d)的贡献值为 196 MPa。 

氧化物纳米粒子强化(p)是指弥散分布的纳米氧

化物粒子对位错滑移的阻碍作用产生的强化效果。基

于对位错与氧化物粒子的交互作用机制，众多学者提

出计算这一贡献的详细公式[28−29]。其中基于 Orowan 

机制的修正公式(10)[16]被认为普遍适用于 ODS 合金。 

p

p 1/ 2

p
v

2 2 / 3
ln

20.81

2π(1 ) 2π

3

r

bM b

r
f




 
 
 
 


                (10) 

经公式(9)计算可得，氧化物纳米粒子强化(p)的

贡献值为 233 MPa。 

综合以上各个强化的计算值，代入公式(3)得出合

金在室温下的屈服强度为 551 MPa。为了验证此强化

预测模型的正确与可靠性，对合金进行室温拉伸测试，

所得拉伸曲线如图 3 所示。合金抗拉强度和屈服强度

分别为 824 MPa 与 542 MPa。 
 

 

图 3  合金室温拉伸应力−应变曲线 

Fig. 3  Tensile stress−strain curve lf alloy at room temperature 
 

各个强化因素对屈服强度的贡献值与试验值的对

比结果如图 4 所示。预测模型的计算值与试验值非常

接近，证明强化预测模型可由固溶强化(ss)、晶粒尺

寸强化(g)、位错强化(d)与氧化物纳米粒子强化(p)

之和的平方根叠加。各个强化因素中氧化物纳米粒子

强(p)和位错强化(d)的贡献最大，这是因为在球磨过

程中形成的纳米氧化物粒子可以有效抑制位错运动和

晶界迁移，从而提高合金强度。 
 

 
图 4  合金室温屈服强度实验值与计算值的对比 

Fig. 4  Comparison between experimental data and calculation 

value of yield strength of alloy at room temperature 

 

2.3  组织热稳定性研究 

2.3.1  热处理后合金的微观组织 

较为稳定的合金组织是获得稳定性能的前提。因

此，通过在高温下长期热处理以研究合金组织热稳定
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性具有重要意义。合金组织在 1150 ℃下热处理不同

时间的晶粒形貌及尺寸演化规律如图 5 所示。热挤压

态下，合金基体中存在两种明显不同尺寸的晶粒。数

量较多的大尺寸晶粒均匀分布而小晶粒数量较少且呈

“团状”分布。小晶粒的团状分布是球磨和混粉的不

均匀性造成的，小晶粒由红色圆圈圈出(见图 5(a))。热

处理 4 h 后晶粒迅速长大(见图 5(b))，当热处理时间延

长到 8 h，大晶粒进一步发生长大，但长大速率放缓。

热处理 32 h 以后，大晶粒尺寸虽较 8 h 而言略微变大，

但长大幅度不大。 

 

 

图 5  1150 ℃热处理不同时间后的微观组织

照片和晶粒尺寸统计图 

Fig. 5  Pictures of microstructure after heat

treatment at 1150 ℃ for different times(a) and

statistical diagram of grain size(b): (a1) HE; (a2)

4 h; (a3) 8 h; (a4) 32 h; (a5) 64 h; (a6) 128 h	
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统计得出热挤压态下合金平均晶粒尺寸为 10 μm

且在热处理前 8 h 晶粒长大较为迅速，而热处理 8 h

以后晶粒尺寸虽有变化但其长大速率明显放缓(见图

5(b))。晶粒的长大是因为在高温下晶界的迁移速度加

快从而致使晶粒间的互相合并，而总界面能的降低是

晶界发生迁移的主要驱动力。在高温状态下，加速了

原子克服一定位垒跳迁的热激活过程，从而导致界面

迁移过程显著加快，因此晶粒始终发生不同程度的长

大[30]。 

2.3.2  热处理后纳米氧化物粒子演化 

1150 ℃热处理后纳米粒子的 TEM 像如图 6 所

示。热处理 8 h 后纳米粒子分布在晶粒内与晶界上，

其平均尺寸长大为 35.7 nm。当位错运动至不易变形的

纳米粒子时，由于纳米粒子对位错的阻力较大，位错

在粒子前运动受阻、弯曲，随着位错运动的进行，位

错绕过粒子继续运动。如图 6(a)中红色圆圈所示，位

错正在绕过纳米粒子，这证明位错与纳米粒子的交互

作用符合 Orowan 绕过机制，印证了强化模型中氧化 

 

 

图 6  1150 ℃热处理不同时间后的纳米粒子 TEM 像 

Fig. 6  TEM images of nanoparticles after heat treatment at 

1150 ℃ for different time: (a) 8 h; (b) 128 h 

物纳米粒子强化(p)选择 Orowan 机制的正确性。热处

理 128 h 后，纳米粒子相比 8 h 而言长大不明显，平均

尺寸为 37.3 nm。 

2.3.3  热处理后合金的硬度变化 

1150 ℃下合金硬度随热处理时间的变化曲线如

图 7 所示。热处理前合金的维氏硬度为 225.1 HV，随

着热处理时间的延长，合金硬度迅速降低。当热处理

时间延长至 8 h 时合金硬度趋于稳定，并在热处理 128 

h 时硬度值达到最低值，这一结果与合金组织演化规

律相吻合。一方面，当晶粒较为细小并受到外部载荷

发生塑性变形时，可分散至较多的晶粒内进行，从而

使塑性变形较均匀和产生较小的应力集中。除此之外，

晶粒越细小，总的晶界面积就越大，晶界越曲折，越

不利于裂纹的扩展，从而表现为合金硬度越高。反之，

晶粒越粗大，合金硬度值越低[31]。另一方面，由于热

处理 8 h 后纳米粒子的快速长大直接导致其数量密度

下降，削弱了对位错及晶界的钉扎作用，导致合金硬

度的大幅下降[32]。 

 

 
图 7  热处理不同时间后合金的维氏硬度 

Fig. 7  Vickers hardness of alloy after heat treatment for 

different times 

 

3  结论 

 

1) 通过耦合固溶强化(ss)、晶粒尺寸强化(g)、

位错强化(d)与氧化物纳米粒子强化(p)的作用，构建

了合金室温屈服强度预测模型： y 0 ss g       	

2 2
d p  ，通过预测模型与拉伸试验得出合金室温下

的屈服强度分别为 542 MPa 和 551 MPa，二者非常接

近，这表明了模型的可靠性。 

2) 1150 ℃下热处理前 4 h 时晶粒长大较为迅速，
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而当热处理时间达到 8 h 后，晶粒尺寸虽有变化但其

长大速率明显放缓。 

3) 热处理初期，由于晶粒与纳米粒子的迅速长大

使合金硬度突然下降，当热处理时间延长至 8 h 后合

金硬度趋于稳定，并在热处理 128 h 时硬度值达到最

低值。 
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Strengthening model and thermal stability of anoxide dispersion 
strengthened alloy with bimodal size distribution of grains 

 

ZHAN Xin1, 2, WANG Guo-wei1, 2, TAN Li-ming1, 2, HE Wu-qiang1, 2, WU Kai-xi1, 2,  

HE Ying-jie1, 2, LIU Feng1, 2, HUAG Lan1, 2 
 

(1. Powder Metallurgy Research Institute, Central South University, Changsha 410083, China; 

2. State Key Laboratory for Powder Metallurgy, Central South University, Changsha 410083, China) 

 

Abstract: The yield strength model of oxide dispersion strengthened alloy with a bimodal size distribution of grain was 

established and verified via transmission electron microscope, electron backscatter diffraction, scanning electron 

microscope and tensile tests. In addition, the thermal stability of the alloy was investigated by heat treatment experiment, 

optical microscope observation and Vickers hardness. The results show that the yield strength model can 

be established by integrating solid solution strengthening (ss), grain size strengthening (g), dislocation strengthening 

(d) and oxide nanoparticle strengthening (p), and the calculated values fit well with the experimental values. The 

research on thermal stability shows that the grains grow rapidly and the hardness decreases sharply at the early stage of 

heat treatment at 1150 ℃. However, after heat treatment for 8 h, the grain growth slows down and the hardness of the 

alloy keeps stable in response. 

Key words: bimodal size distribution; grain; oxide dispersion strengthening; strengthening model; thermal stability 
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