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摘  要：镍基高温合金广泛应用于制造军事和民用工程领域中的关键热端部件，在服役过程中内部沉淀相

容易发生粗化，并导致材料力学性能退化。本文结合有限元模拟和机理分析，研究镍基高温合金材料发生

沉淀相粗化之后的硬度变化特性，并探讨相关变化与材料微结构演化的关联。结果表明：合金硬度随沉淀

相粗化的发生而显著退化，并呈现出各向异性特征，总体来说，当沉淀相体积分数较低或沉淀相粗化程度

不高时，其硬度随加载角度增大而先逐渐增加后又逐渐降低；而对于沉淀相体积分数和沉淀相粗化程度均

较高的合金，硬度则随加载角度增大而单调升高，合金硬度的相关变化与沉淀相的形状、大小和分布特性

密切相关；材料微结构的改变导致内部位错的形核、增殖和运动特性发生变化，进而影响宏观材料的

硬度。
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镍基高温合金具有优异的高温强度、塑性、断

裂韧性和较大的疲劳与蠕变抗力等力学性能，广泛

应用于制造重大装备的关键热端部件，具有重要的

军事和民用价值[1−5]。镍基高温合金在服役过程中，

内部沉淀相容易发生粗化(也称为 Ostwald 熟化)，

沉淀相的尺寸、形貌和分布特性等将发生明显变

化[6−8]。材料的宏观力学行为与其内部微结构特征

紧密相关，微结构的变化将导致材料力学性能发生

改变[9−12]，因此，沉淀相发生粗化之后，镍基高温

合金的硬度、强度和延展性等力学性能将发生变

化[13−16]。装备热端部件在服役时常承受复杂的载荷

作用，部件材料力学性能的改变将可能导致装备安

全性风险。

相关研究显示，镍基高温合金内部 γ′沉淀相和

γ基体相之间的界面对位错运动具有较强的阻碍作

用[13−20]。同时，试验分析表明，材料的变形和破坏

特性与内部位错运动特征紧密相关。沉淀相发生粗

化之后，位错运动主要表现为绕过沉淀相机制，其

沉淀强化作用随沉淀相尺寸增大而逐渐越弱[13−16]，

进而也引起材料硬度等力学性能发生变化，并呈现
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出不同的形变特征[21−22]。

然而，试验观测主要是分析试验前后的材料变

形和破坏形貌，参量的测量也常限于试件表面，难

以实时跟踪材料内部结构和内变量的演化特征，因

此，在表征微结构特征对材料力学行为影响的细节

方面存在困难。随着计算机技术的发展，有限元模

拟手段逐渐成为试验观测的良好补充和完善。数值

模拟不仅可以获得详细的变形和破坏历程以及内变

量演变过程，而且还可方便讨论不同内外部因素的

影响，有助于对材料力学性能开展更深入的机理

分析[23−27]。

本文针对两种 γ′沉淀相体积分数、三种沉淀相

粗化程度的镍基高温合金，基于材料微结构特征建

立几何模型，并开展针对维氏硬度试验的细观有限

元模拟分析，详细研究合金的硬度变化特征及其各

向异性特性，并深入讨论相关变化同材料微结构中

沉淀相粗化之间的关联。值得注意的是，本文的分

析方法和结论对于通过 γ′沉淀相强化并发生沉淀相

粗化行为的镍基高温合金具有普适性，包括

Inconel 718、 GH4151 和 DZ125 等 多 种 类 型

合金[28−30]。

1　有限元模型

一般来说，三维有限元模拟能够更好地反映材

料内部结构特征和实际受力状态，而二维模型则可

直观地观察材料的变形和破坏过程，同时可以减小

计算规模，节约计算时间和成本；此外，作者前期

工作显示，二维模拟也可较好地描述材料的主要力

学行为[23−25]。因此，本文将主要依据二维有限元模

拟结果展开相关分析。

1.1　几何模型

几何模型基于有限元软件前处理程序，结合材

料的微结构特征来建立，共选取三种沉淀相粗化程

度的材料微结构。为使有限元模型能够较好地体现

材料内部微结构特征，模型网格需尽量细化以能建

立较好的沉淀相几何模型。而网格细化将导致计算

量增加，为减小计算规模，仅在试件中的主要变形

区域考虑材料微结构特征，其余区域视为均质材

料，且可建立相对较粗的模型网格。

根据维氏硬度测试方法[31−32]建立的二维简化模

型如图1所示，试件中红色区域为考虑材料微结构

特性的考察区域，蓝色区域视为均质材料。所有模

型均采用四节点平面应变单元划分网格，其中试

件考察区划分为 600×400正方形有限元网格单元。

鉴于镍基高温合金中 γ′沉淀相平均尺寸约为    

200 nm[33]，故将考察区域有限元网格尺寸设置为

30 nm，也即考察区域尺寸为 18 μm×12 μm。为减

少模型单元总数，单元尺寸从考察区域向试件外部

区域逐渐过渡粗化。值得注意的是，在实际有限元

程序的求解过程中，相应的试件及其网格尺寸均处

理为无量纲参量。此外，图中也给出了模型加载和

约束情况，即试件下端面和左右侧面采用固支方式

约束，压头以速度v做匀速向下运动。

此时建立的几何模型考察区域内还未包含沉淀

相，还需进一步构建相应的几何模型。实际材料

中，沉淀相和基体之间的界面区域常为材料内部的

薄弱环节[34−36]。为更好地体现材料微结构特征，将

利用有限元软件的关键字文件格式特征，同时建立

沉淀相以及相应界面层的几何模型。基于合金材料

微结构TEM扫描照片或者模拟结果图片，通过图

片数字化处理可得到相应网格节点信息，结合有限

元模型考察区的单元信息，利用网格投影算法可生

成沉淀相及其相应界面层的有限元模型，具体处理

方法参见作者此前工作[23−24]。

结合镍基高温合金相粗化相场模拟结果[37−38]，

按上述方法所生成的考察区有限元模型如图 2所

示。为对比分析沉淀相体积分数及其粗化程度的
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出不同的形变特征[21−22]。

然而，试验观测主要是分析试验前后的材料变

形和破坏形貌，参量的测量也常限于试件表面，难

以实时跟踪材料内部结构和内变量的演化特征，因

此，在表征微结构特征对材料力学行为影响的细节

方面存在困难。随着计算机技术的发展，有限元模

拟手段逐渐成为试验观测的良好补充和完善。数值

模拟不仅可以获得详细的变形和破坏历程以及内变

量演变过程，而且还可方便讨论不同内外部因素的

影响，有助于对材料力学性能开展更深入的机理

分析[23−27]。

本文针对两种 γ′沉淀相体积分数、三种沉淀相

粗化程度的镍基高温合金，基于材料微结构特征建

立几何模型，并开展针对维氏硬度试验的细观有限

元模拟分析，详细研究合金的硬度变化特征及其各

向异性特性，并深入讨论相关变化同材料微结构中

沉淀相粗化之间的关联。值得注意的是，本文的分

析方法和结论对于通过 γ′沉淀相强化并发生沉淀相

粗化行为的镍基高温合金具有普适性，包括

Inconel 718、 GH4151 和 DZ125 等 多 种 类 型

合金[28−30]。

1　有限元模型

一般来说，三维有限元模拟能够更好地反映材

料内部结构特征和实际受力状态，而二维模型则可

直观地观察材料的变形和破坏过程，同时可以减小

计算规模，节约计算时间和成本；此外，作者前期

工作显示，二维模拟也可较好地描述材料的主要力

学行为[23−25]。因此，本文将主要依据二维有限元模

拟结果展开相关分析。

1.1　几何模型

几何模型基于有限元软件前处理程序，结合材

料的微结构特征来建立，共选取三种沉淀相粗化程

度的材料微结构。为使有限元模型能够较好地体现

材料内部微结构特征，模型网格需尽量细化以能建

立较好的沉淀相几何模型。而网格细化将导致计算

量增加，为减小计算规模，仅在试件中的主要变形

区域考虑材料微结构特征，其余区域视为均质材

料，且可建立相对较粗的模型网格。

根据维氏硬度测试方法[31−32]建立的二维简化模

型如图1所示，试件中红色区域为考虑材料微结构

特性的考察区域，蓝色区域视为均质材料。所有模

型均采用四节点平面应变单元划分网格，其中试

件考察区划分为 600×400正方形有限元网格单元。

鉴于镍基高温合金中 γ′沉淀相平均尺寸约为    

200 nm[33]，故将考察区域有限元网格尺寸设置为

30 nm，也即考察区域尺寸为 18 μm×12 μm。为减

少模型单元总数，单元尺寸从考察区域向试件外部

区域逐渐过渡粗化。值得注意的是，在实际有限元

程序的求解过程中，相应的试件及其网格尺寸均处

理为无量纲参量。此外，图中也给出了模型加载和

约束情况，即试件下端面和左右侧面采用固支方式

约束，压头以速度v做匀速向下运动。

此时建立的几何模型考察区域内还未包含沉淀

相，还需进一步构建相应的几何模型。实际材料

中，沉淀相和基体之间的界面区域常为材料内部的

薄弱环节[34−36]。为更好地体现材料微结构特征，将

利用有限元软件的关键字文件格式特征，同时建立

沉淀相以及相应界面层的几何模型。基于合金材料

微结构TEM扫描照片或者模拟结果图片，通过图

片数字化处理可得到相应网格节点信息，结合有限

元模型考察区的单元信息，利用网格投影算法可生

成沉淀相及其相应界面层的有限元模型，具体处理

方法参见作者此前工作[23−24]。

结合镍基高温合金相粗化相场模拟结果[37−38]，

按上述方法所生成的考察区有限元模型如图 2所

示。为对比分析沉淀相体积分数及其粗化程度的

图1　维氏硬度试验二维有限元模型

Fig. 1　 2-D FEM geometrical model for Vickers 

indentation test
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图2　不同工况下材料试件考察区材料微结构有限元模型

Fig. 2　FEM geometrical models of representative zone in specimen corresponding to different microstructures and loading 

directions: (a1) Material 1, ra=0°; (a2) Material 2, ra=0°; (a3) Material 3, ra=0°; (b1) Material 4, ra=0°; (b2) Material 5, ra=0°; 

(b3) Material 6, ra=0°; (c1) Material 2, ra=0°; (c2) Material 2, ra=45°; (c3) Material 2, ra=90°; (d1) Material 3, ra=0°; 

(d2) Material 3, ra=45°; (d3) Material 3, ra=90°; (e1) Material 5, ra=0°; (e2) Material 5, ra=45°; (e3) Material 5, ra=90°; 

(f1) Material 6, ra=0°; (f2) Material 6, ra=45°; (f3) Material 6, ra=90°
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影响，选择φ=30%和φ=60%两种体积分数，并针

对每种体积分 数分别考虑三个时效时间(t1=20 h、

10 h，t2=40 h、50 h，t3=67 h、1000 h)对应的微结

构，如图 2(a)~(b)所示。可见粗化时效后期沉淀相

均逐渐转变为长条形结构，且呈现出队列分布特

征，本文后续分析将统一称时效时间 t1、t2和 t3所对

应的材料微结构状态为沉淀相粗化初期、中期和后

期；此外为方便表述，按照体积分数φ=30%和φ=

60%将镍基高温合金分为材料1~3和材料4~6两组，

其中按照编号顺序依次对应为沉淀相粗化初期、中

期和后期材料。为分析沉淀相粗化所导致的材料硬

度各向异性特征，还需考虑材料在不同加载方向下

的力学性能，共设置3种加载方向：纵向、斜向和

横向，也即长条形沉淀相长轴方向与压头运动方向

之间的夹角(ra)大小分别为 0°、45°和 90°，其中沉

淀相粗化中期和后期所对应的材料微结构几何模型

如图2(c)~(f)所示。图3进一步给出材料6几何模型

右下端 2400 nm×2400 nm 区域的网格局部放大图

示，可以看出按此方法建立有限元模型可得到较好

的网格质量。

图4所示为实际镍基高温合金材料微结构TEM

像[37]。对比图2中沉淀相粗化后期材料微结构的几

何模型可知，有限元模型较好地体现了实际材料的

内部微结构特征。

1.2　材料本构模型

镍基高温合金材料常表现为良好的弹塑性变形

特性，且材料的破坏一般先经历一定时段的损伤才

导致最终的断裂；同时，尽管在微观层面，合金内

部晶格特性和滑移系特征等因素使得各组成相的力

学性能通常表现为各向异性，鉴于本文主要关注沉

淀相粗化的作用，即沉淀相几何结构以及分布特性

对材料硬度的影响，在细观有限元模拟中依据统计

平均思想将各组成相整体近似视为各向同性材料，

该假设也同多数镍基单晶高温合金的宏观力学行为

相符。因此，本文将利用考虑材料损伤的各向同性

弹塑性模型来描述不同相的力学行为[39]。模型认

为，材料经初期弹性变形之后发生屈服，之后经历

塑性变形并产生一定的应变硬化；待塑性应变累积

到一定程度时，材料内部开始发生损伤，应力逐渐

下降；当材料损伤累积到临界值时，材料发生破

坏，不能继续承载外载荷。具体本构表达式以及对

参量的分析和讨论参见作者此前的工作[23−25]，本文

为节约篇幅不再列出，仅将相应的应力−应变曲线

示意图绘出，如图5(a)所示。其中，E为弹性模量，

ε为材料总应变，σy0为初始屈服应力，H为材料硬

化模量，εp
e 为等效塑性应变，εp

ed为材料开始发生

损伤的等效塑性应变阈值，D 为材料损伤因子，

εp
eC为材料最终发生断裂(D=1)所对应的临界等效塑

性应变取值。

结合针对镍基高温合金力学性能的相关研

究[17−20, 22, 34−36]，得到合金内不同成分的模型参数，

如表1所示。由表1可知，不同相成分之间密度ρ、、

弹性模量E和泊松比 ν等参量完全相同，临界应变

εp
ed、损伤速率(Q)、损伤判据(D=1)和破坏临界应变

εp
eC也相同。三相之间的不同参量仅为初始屈服应

力 σy0，其中 γ′沉淀相的屈服应力大于基体相屈服

应力，为其1.25倍，而界面层屈服应力较小，为基

图3　材料6试件考察区右下端区域的有限元网格图示

Fig. 3　Local meshes in right bottom of representative zone corresponding to microstructure of material 6: (a) ra=0°; (b) ra=

45°; (c) ra=90°
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体相屈服应力的0.94倍，三相材料参数所对应的应

力−应变曲线数值模拟结果如图 5(b)所示。对于试

件中视为均质材料的部分(Homogenized zone, HZ)，

其屈服应力取值按沉淀相和基体之间的混合准则

(Law of mixtures)[39−40]求得，相应于两种φ取值的均

质材料屈服应力取值也列于表1。另外，模型中压

头结构定义为理想弹性材料。

2　模拟结果及分析

本节将依据第1节所建立的有限元模型开展数

值仿真分析，并着重考察不同材料的变形形貌和硬

度变化特征。在实际准静态试验中，材料变形的应

变率常低至10−4 s−1量级，鉴于本文中材料本构模型

未涉及应变率效应，为节约求解时间，数值模拟中

采取恒定低速率加载方式(见图 1)，针对不同变形

条件，应变率均设为10−2 s−1。作者前期研究工作显

示，此种加载方式既可节约求解时间，又能保证数

值模拟结果的合理性[23−24]。

2.1　等效应力−位移曲线

针对不同材料微结构试件的维氏硬度试验，从

压头上端面提取的等效应力−位移曲线如图6所示。

图4　镍基高温合金中沉淀相粗化的TEM像[37]

Fig. 4　 TEM image of Ni-base superalloy after 

precipitation phase coarsening[37]

表1　镍基高温合金不同组成相的模型参数

Table 1　Mechanical parameters for different phases in Ni-base superalloy

Phase

Matrix

Precipitate

Interface layer

Homogenized zone

ρ/(kg·m−3)

8900

8900

8900

8900

E/GPa

200

200

200

200

ν

0.32

0.32

0.32

0.32

σy0/MPa

800

1000

750

860 (φ=30%)

920 (φ=60%)

H/MPa

50

50

50

50

εp
ed

1.2

1.2

1.2

1.2

Q/(MN·

m−1)

2

2

2

2

图5　考虑材料损伤的各向同性弹塑性模型应力−应变曲线

Fig. 5　Stress−strain curves in isotropic elasto-plastic model combined with material damage: (a) Sketch of theoretical stress

−strain curve; (b) Numerical stress−strain curves corresponding to different phases
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可看出，不同材料微结构的等效应力−位移曲线较

为相似。随着压头位移增加，等效应力逐渐增大。

在初期曲线呈现显著的锯齿形变化特征，到后期锯

齿形振荡逐渐减弱，最后变得相对光滑。该锯齿状

等效应力−位移曲线对应于材料内部的动态应变时

效(Dynamic strain aging，DSA)过程，也即局域范

围内变形带的反复形成和传播，相关机制将在第3

节中详细分析。压头在压入3630 nm之后开始反向

运动，进而使试件得到卸载，等效应力逐渐减小，

直到最后压头与试件分离，等效应力降为零值。

从图6中还可发现，随着φ取值增大，等效应

力峰值逐渐升高，而卸载之后，针对不同材料微结

构的等效应力−位移曲线基本重合。这表明随着沉

淀相体积分数增加，合金材料的硬度有所增大，也

即沉淀强化的效果得到提高。另外，对于同一φ取

值，随着时效时间 ta增加，等效应力峰值均有所降

低，这表明材料硬度随沉淀相的粗化程度增大而逐

渐降低，也即粗化效应弱化了镍基高温合金的

硬度。

类似地，针对同一微结构材料在不同加载方向

的维氏硬度试验也可得到相应的等效应力−位移曲

线。数值模拟结果显示，对于沉淀相粗化初期(t1)，

两种沉淀相体积分数的材料在三种加载方向的曲线

基本一致；而对于沉淀相粗化中期(t2)和后期(t3)，

材料不同加载方向的等效应力−位移曲线则互不相

同，具体列出如图7所示。

由图7可看出，在 ra=45°和90°加载方向下，材

料硬度随沉淀相体积分数φ和时效时间 ta增加的变

化特性同在 ra=0°情形相似(见图6)，也即在不同加

载方向下，沉淀相均起到强化效果，而沉淀相粗化

则都弱化了材料硬度。然而，针对同一材料微结

构，等效应力峰值随加载方向角 ra的变化则未呈现

出单调特征，且对应于不同微结构材料的变化特性

互不相同，对于沉淀相粗化中期材料，加载方向引

起的等效应力峰值变化相对较小，尤其是对于φ=

30%情形；而对于沉淀相粗化后期材料，ra对等效

应力峰值具有显著影响，且对于两种 φ取值的材

料，其影响规律并不一致。

以下来具体对比不同材料微结构导致的硬度变

化。本文二维有限元模拟中，压头(见图 1)难以完

全体现实际维氏硬度试验中的正四棱锥体形貌，且

加载方式设为压头压入同样深度，针对不同材料得

到不同等效应力幅值(见图6和7)。因此，基于数值

模拟结果难以求得精确的材料硬度，以下将数值模

拟结果进行无量纲约化，并利用相对硬度开展对比

分析。

维氏硬度试验中的硬度值计算公式为 HV=

CF/Ssur (式中F为试验力，Ssur为压痕表面积，C为

比例常系数)。数值模拟结果显示，在压头反向运

动卸载之后，试件压痕凹槽产生轻度回弹。材料硬

度越低，回弹程度将越小。图8中列出软硬程度不

同的三种典型材料在压头反向运动 990 nm之后的

压痕凹槽形貌。可看出，凹槽形貌极为相似，同压

头之间的间隙大小也基本相同，也即压痕表面积

Ssur基本相等。不同材料微结构所对应的硬度之比

等于试验力F之比，而不同试验中压头相同，因

图6　加载方向 ra=0°时维氏硬度试验中不同材料对应的等效应力−位移曲线

Fig. 6　Effective stress−displacement curves corresponding to different microstructures in Vickers hardness tests at loading 

direction of ra=0°: (a) φ=30%; (b) φ=60%
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此，试验力F之比即等于压头等效应力σe之比。

针对 ra=0 °加载方向下不同微结构特征材料的

模拟结果，将最大等效应力峰值(对应于材料 4)作

为基准值，求得材料相对硬度变化情况如图 9所

示。由图9可以看出，随着粗化时效时间增加，沉

淀相粗化均导致材料硬度有所降低，且前期的下降

速率较快而后期较为平缓；再者，对应于较大φ取

值，材料硬度相对较高，这表明增加沉淀相体积分

数可以提高沉淀强化的效果；另外，φ取值越大，

材料硬度的下降越明显，说明沉淀相对硬度的影响

随其体积分数增加而增大。相关试验观察也显示了

同样的变化趋势[41−42]。

以下再来分析加载方向对材料硬度的影响，主

要针对沉淀相粗化时效中期和后期材料进行对比分

图8　维氏硬度试验中不同材料微结构对应的最终压痕形貌(压头压入3630 nm深度之后反向运动990 nm)

Fig. 8　Final indentations corresponding to different microstructures in Vickers hardness tests (Indenter moving backwards 

990 nm after pressing into depth of 3630 nm): (a) Material 2, ra=45°; (b) Material 3, ra=90°; (c) Material 4, ra=0°

图7　不同加载方向维氏硬度试验中不同材料对应的等效应力−位移曲线

Fig. 7　Effective stress − displacement curves corresponding to different microstructures in Vickers hardness tests under 

different loading directions: (a) Material 2; (b) Material 3; (c) Material 5; (d) Material 6
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析。基准值取为各微结构材料试件在 ra=0°加载方

向下的压头等效应力峰值，计算得到材料在不同加

载方向下的相对硬度如图10所示。由图10可以看

出，材料硬度随加载方向的改变并未呈现单调变化

特征，不同微结构材料的演化特性互不相同。对于

φ=30%材料，材料硬度变化特征大致呈现倒“V”

形，ra=45 °时材料硬度最高，且沉淀相粗化程度越

大，硬度的变化幅度越明显；而对于φ=60%材料，

材料硬度随加载方向的变化关系较为复杂，对于沉

淀相粗化中期材料(材料5)，其硬度变化特征同φ=

30%材料情形相似，然而沉淀相粗化后期材料(材

料 6)的硬度则随着 ra增大而持续增大。因此可知，

镍基高温合金微结构发生沉淀相粗化将导致其硬度

呈现复杂的各向异性特征，具体物理机制将在第3

节中讨论。

2.2　材料内部应力状态

以下来分析材料内部的应力状态，以 ra=0°加

载方向为例，类似于图8，再将三种软硬程度不同

的材料试件在压头压入深度 s=600 nm时刻考察区

内的等效应力分布情况列出如图 11所示。由图 11

可以看出，压头正下方的圆圈区域内等效应力幅值

最大，且等效应力按照大致半圆形的梯度层向外围

区域逐渐减小。特别地，在同一梯度区域内，由于

沉淀相的屈服应力较高，沉淀相内的等效应力幅值

也明显高于基体等效应力。对于材料2，其沉淀相

分布较分散且数量较少，沉淀相间的相互阻碍作用

较小，压头压入时，沉淀相较容易随着基体材料一

起移动，其本身的变形量相对较小，因此，沉淀相

内部的等效应力升高幅值也较低。相对比地，对于

材料4，其沉淀相分布密集，压头压入时沉淀相间

相互挤压作用较为明显，沉淀相难以移动，其自身

图9　ra=0°时含不同沉淀相体积分数材料在不同时效时

间之后的相对硬度

Fig. 9　 Relative hardness of Ni-base superalloys with 

different volume fractions of precipitates after aging for 

different time at ra=0°

图10　不同沉淀体积分数和不同时效时间材料在不同加

载方向下的相对硬度

Fig. 10　 Relative hardness of Ni-base superalloys with 

different volume fractions of precipitates and different 

aging time under different loading directions

图11　维氏硬度试验中压头压入深度 s=600 nm时不同微结构材料内部等效应力分布云图

Fig. 11　Effective stress distributions in different microstructures at penetrating depth of s=600 nm in Vickers hardness tests: 

(a) Material 2; (b) Material 4; (c) Material 6
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的变化量较大，内部等效应力升高幅值也较明显，

并且等效应力幅值升高的沉淀相也明显增多。因

此，压头压入相同的深度需要提供更高的外载荷，

也即材料硬度得到提高。

2.3　材料内部变形特征

类似地，再来分析材料内部的变形特征。压头

压入之后，压头下端区域的材料发生塑性变形。随

着压入过程继续，塑性变形的范围也逐渐向外围区

域扩展。将材料3在 ra=0°和压入深度 s=1200 nm时

的内部塑性应变分布列出如图 12(a)所示，可看出

材料塑性变形是以变形带(Deformation band)扩展的

方式进行的。随着压入过程进行，变形带同时沿着

纵向和横向逐渐扩展。

对于实际合金材料，塑性变形是位错运动的结

果，塑性变形产生和扩展的微观过程牵涉位错的萌

生、增殖与运动。图12(b)~(c)所示实际镍基高温合

金在准静态拉伸变形条件下变形带和位错形貌的

TEM像[15]，可看出塑性变形带内分布有许多位错。

当材料受到较大的外载荷作用时，内部的应力集中

场所将发生新位错的形核或老位错的脱钉等过程，

使得可滑移位错数量增加，进而导致材料发生塑性

变形。另外，对于沉淀相强化合金材料，沉淀相相

当于一系列的点障碍，同位错发生交互作用并阻碍

位错的运动。位错克服沉淀相的阻碍的方式主要有

三种：直接切过沉淀相、通过Orowan机制绕过沉

淀相、通过攀移方式绕过沉淀相。对于发生沉淀相

粗化的合金材料，内部位错的运动方式主要为通过

Orowan机制绕过沉淀相，更详细的讨论可参见作

者此前工作[23−25]。特别地，作者此前的分析显示，

有限元模拟结果中的塑性应变幅值大小同实际材料

中的位错密度相对应，也即大的塑性应变对应于高

的位错密度，依据有限元模拟中塑性应变的发展特

性即可推知实际合金材料中位错的生成和运动

特征。

再对比图12(a)~(c)中的数值模拟和试验观测结

果可发现，数值模拟结果较好地体现了实际合金材

料的微观变形特征。尽管有限元模拟中无法直接体

现塑性变形带内的位错形貌，但塑性变形带的形貌

和扩展特征同实际情形符合较好，塑性应变幅值也

同实际材料位错数量相对应。图 12(a)中显示不同

变形带之间产生交割作用，图 12(b)中的确观察到

变形带之间的交叉；再者，塑性变形带内不同区域

的塑性应变幅值也互不相同，图 12(a)显示在变形

带交叉位置以及沉淀相附近塑性应变幅值较大，图

12(b)~(c)中也表明，在相应位置处的位错数量远高

于其余区域的位错数量。另外，图 12中的数值模

拟结果和试验观测结果均显示，塑性变形带的确未

直接穿过沉淀相，而主要是绕过沉淀相扩展，同位

错Orowan绕过机制相符。

由此可知，相关有限元模拟可较好体现由沉淀

相粗化导致的镍基高温合金硬度变化趋势。针对不

同工况有限元模拟结果之间的对比分析具有实际参

考意义。

3　物理机制分析

综上所述，镍基高温合金沉淀相及其沉淀相粗

化特征对材料硬度具有显著影响，发生沉淀相粗化

之后，加载方向也将对材料硬度产生影响。总体来

图12　塑性变形过程中合金材料内部的变形带

Fig. 12　 Plastic deformation bands in Ni-base superalloy during deformation process: (a) FEM simulation result, 

deformation band (Material 3, s=1200 nm); (b) TEM image of intersections of plastic deformation bands[15]; (c) TEM image 

of piling up of dislocations around precipitate particles[15]
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说，材料硬度随沉淀相体积分数增加而提高，对于

相同沉淀相体积分数，随着沉淀相粗化程度增加，

材料硬度发生明显减小；特别地，沉淀相粗化中后

期的材料硬度还呈现各向异性特征，且随加载方向

改变表现出复杂的变化特性。

以下将详细分析沉淀相粗化导致材料硬度变化

的相关机理。如前所述，材料硬度特征同内部位错

密切相关，而位错运动在表象上又与塑性变形带相

对应，故可通过对材料内部塑性变形带的产生和扩

展特征来开展分析。此外，为便于对有限元模拟结

果的描述，以下分析中将主要使用塑性变形带这个

参量，塑性变形带的形核和扩展即代表位错的生

成、增殖和运动，塑性应变幅值的大小即对应于位

错密度的高低。

3.1　硬度弱化特征

在相同加载方向下，鉴于沉淀相粗化对不同材

料微结构的影响具有相似性，相关分析将选取具有

代表性的φ=60%材料以及典型加载方向 ra=0°展开

讨论，并选取时效时间最短(材料4)和最长(材料6)

的两种情况进行对比分析。在维氏硬度试验下，两

种材料试件考察区内的塑性应变发展历程分别如图

13和14所示。

由图 13(a)可以看出，压头压入之后，材料内

部开始发生塑性变形，并有多条塑性变形带从压头

底部区域同时沿横、纵两个方向扩展。变形带扩展

过程中受到沉淀相的阻碍作用，但由于此时沉淀相

已发生粗化，材料内部的基体通道相对较宽，塑性

变形带绕过沉淀相继续扩展。随着压入过程继续，

压头下端区域的塑性应变持续增加，靠近压头的整

个区域内均发生了塑性变形，且该区域内部分沉淀

相也产生了塑性应变，这表明该区域内位错密度持

续增加，且部分位错已切入沉淀相内部。众多塑性

变形带的同时扩展导致了显著的动态应变时效

(DSA)效应，并对应力产生驰豫影响，进而导致应

力−位移曲线呈现显著的锯齿形振荡现象(见图6)。

由图 13(b)可以看出，随着压头继续压入，塑

性变形带继续向外扩展，同时产生许多新的变形

带。塑性应变幅值也持续增加，表明先前已发生塑

性变形的区域的位错密度持续增大。另外可发现，

压头附近的塑性变形区域范围明显增大。而在已完

全发生塑性变形的区域内，位错运动将变得缓和，

也即动态应变时效有所削弱，且效应明显的区域

(也即弹塑性边界区域)同压头之间的距离逐渐增

图13　材料4在 ra=0°维氏硬度试验中内部塑性应变变化历程

Fig. 13　Deformation process of material 4 and corresponding distributions of effective plastic strain in Vickers hardness test 

at loading direction of ra=0°: (a) 660 nm; (b) 1620 nm; (c) 3180 nm; (d) 3630+(−990) nm (i.e., indenter moving backwards 

990 nm after pressing into depth of 3630 nm)
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大，因此，从压头上提取的等效应力−位移曲线，

振荡特性逐渐变弱(见图6)。

在后续压入过程中，塑性变形区域持续扩大，

应变幅值也继续升高，如图 13(c)所示，表明材料

内部继续生成了更多的位错。待压头反向运动卸载

之后，塑性变形无法恢复，因此，在试件表面留下

压痕凹坑，如图13(d)所示。由图13(d)还可以看出，

此时塑性变形带已几乎扩展到考察区内所有范围，

且基体材料均已发生显著的塑性变形，越靠近压头

的区域，塑性应变幅值越大。相对比地，沉淀相内

部则基本未发生塑性变形，仅在靠近压头区域的部

分沉淀相内部产生塑性应变，其幅值也明显低于附

近基体材料的应变。这也正是沉淀相导致材料硬度

提高的原因，也即沉淀相有效阻碍了位错的运动，

使得位错的滑移变得困难。

而对比图13和图14可知，对于沉淀相粗化后

期材料，由于沉淀相进一步粗化，基体通道进一步

变宽，塑性变形带相对更容易扩展。如图 14(a)中

所示，塑性变形带宽度较沉淀相粗化初期材料(见

图13(a))增大，扩展距离也稍远，且塑性应变幅值

也明显增加，表明材料内部位错的增殖和运动变得

更容易。在压头压入位移 s=1620 nm 时 (见图 14

(b))，变形带已扩展到考察区底端，且横向的扩展

范围也较粗化初期情况(见图13(b))要大。在后续的

压入过程中，直到压头反向离开试件，材料内部新

生成和扩展的塑性变形带也相对粗大，塑性应变幅

值也明显较高(见图14(c)和(d))。特别地，沉淀相周

围基体材料内部的塑性应变增加得更为明显，也即

粗化之后沉淀相周围更容易导致位错的聚集。

由此可知，材料内部沉淀相发生粗化之后，沉

淀相对位错的阻碍作用变弱，进而使得材料的硬度

有所降低。沉淀相尺寸越大，基体中的位错通道也

越宽，沉淀相的强化效果越差，这同相关理论分析

结论[43]相一致。为对比分析，再将上述材料微结构

中基体通道最宽(材料3)和最窄(材料4)的两种材料

在维氏硬度试验之后的塑性应变分布形貌列出如图

15所示。由图15可以看出，对于材料3，其内部大

部分区域均发生了塑性变形，且塑性应变幅值较

大，也即材料内部生成了更多的位错，因此，材料

硬度相对较低(见图6)；而对于材料4，塑性变形仅

局限于狭小的基体通道内，且塑性应变幅值也较

小，众多的沉淀相并未发生塑性变形，也即材料内

部位错的增殖和运动较困难，因此，材料硬度相对

较大。

图14　材料6在 ra=0 °维氏硬度试验中内部塑性应变变化历程

Fig. 14　Deformation process of material 6 and corresponding distributions of effective plastic strain in the Vickers hardness 

test at loading direction of ra=0° : (a) 660 nm; (b) 1620 nm; (c) 3180 nm; (d) 3630+ ( − 990) nm (i. e., indenter moving 

backwards 990 nm after pressing into depth of 3630 nm)
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3.2　各向异性特征

第2.1节中的分析显示，对于沉淀相粗化中期

和后期的合金材料，由于沉淀相的长条形状及其队

列排布特征，导致材料硬度呈现各向异性特征。在

此将通过对材料微结构塑性变形带的产生和扩展特

征，具体分析各向异性产生的主要机理。由于φ=

30%材料(材料2和3)和材料5的硬度随加载方向的

变化特性相似，而材料6的硬度演变特征则存在明

显差异(见图 10)，以下将以材料 3和 6的两种微结

构特征为例开展具体分析。两种材料在加载方向

0°、45°和90°维氏硬度试验过程中的变形历程及其

内部塑性应变分布分别如图16和17所示。

由图16可知，对于材料3，粗化的沉淀相形状

变为长宽比较小的长条形颗粒，同时沉淀相的分布

呈现出一定的条形排布特征，因此，沉淀相在不同

加载方向下对位错运动的阻碍作用将有所不同。但

总体来说由于沉淀相体积分数较低，沉淀相分布较

为分散，且间距较大，因此，对位错运动的阻碍作

用相对较弱。随着 ra逐渐增加到 45°，长条形沉淀

相以及其条形分布特征可对塑性变形带的横向和纵

向扩展起到更好的阻碍作用，塑性变形带扩展距离

有所缩短，材料相对更不容易发生塑性流动，因

此，硬度较 ra=0°情形有所增加(见图10)；在 ra进一

步增加到90°过程中，条形分布特征使得沉淀相间

的纵向距离变大，在压头压入作用下，沉淀相整体

更容易随基体的变形而向下运动，对塑性变形带扩

展的阻碍作用变弱，进而导致材料硬度较 ra=0°情

形有所降低(见图10)。因此，材料硬度呈现出各向

异性特征，但总体来说，材料在不同加载方向的硬

度差异相对较小。

对于材料 2，由于沉淀相粗化程度相对较小，

大部分沉淀相仍显示为大致圆形或正方形，颗粒形

状自身的各向异性特征较不明显(见图 2(c))，在不

同加载方向下对位错运动的阻碍作用差异小于材料

3，因此，在 3种加载方向下，材料变形过程中内

部塑性变形带在基体内的通道变化不大，塑性变形

带的扩展特征较为接近，因此，材料硬度各向异性

的差异程度有所降低(见图10)。

对于材料4，沉淀相也为长宽比较小的条形颗

粒，其分布也大致呈现按纵向条形排布的特性(见

图2(e))，由于材料4的沉淀相体积分数较高，沉淀

相分布密集，间距较小，对位错运动的阻碍作用较

强。在 ra逐渐增加到 45°的过程中，沉淀相对塑性

变形带扩展的阻碍作用的增大，且其阻碍效果较材

料2情形更为明显，因此材料硬度提高程度有所增

加(见图 10)；在 ra进一步增加到 90°过程中，随基

体变形而整体向下运动的沉淀相数量也较多，沉淀

相对塑性变形带扩展的阻碍作用下降得更为明显，

材料硬度较材料 2下降幅度更大(见图 10)。因此，

材料硬度的各向异性特征更为明显。

相对比地，材料6中沉淀相粗化之后大多呈现

细长条状，其分布也显示为显著的纵向条形排布特

征。在 ra=0°加载方向下，塑性变形带在横向上的

扩展受到强烈阻碍，而纵向则存在多条无阻碍的基

体通道，因此，塑性变形带横向扩展距离较近，而

在纵向方向则扩展了较远距离(见图17(a))。在 ra逐

图15　在 ra=0°维氏硬度试验中压头压入深度 s=3660 nm时不同材料微结构对应的塑性应变分布

Fig. 15　Effective plastic strain distributions in different microstructures at indenter displacement of s=3660 nm in Vickers 

hardness test at loading direction of ra=0°: (a) Material 3; (b) Material 4
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渐增加到45°过程中，沉淀相对塑性变形带纵向扩

展的阻碍作用逐渐增强，且对横向扩展依然保持较

好的阻碍作用(见图17(b))，因此，材料硬度明显增

加(见图 10)；在 ra继续增加到 90°过程中，条形排

布的长条形沉淀相对塑性变形带纵向扩展的阻碍作

用进一步增大，且由于较高的沉淀相体积分数，塑

性变形带在基体中的纵向扩展通道数量显著变少，

宽度急剧变窄，此时部分塑性变形带转为穿过沉淀

相(见图17(c))，众多沉淀相的塑性变形导致材料硬

度进一步升高，在加载方向 ra=90°时材料硬度达到

最大，如图 10所示。这对应于实际材料中位错切

过沉淀相，所需应力大于位错以Orowan机制绕过

沉淀相所需应力，同相关试验观测结果[44]相一致。

由此可知，镍基高温合金微结构发生沉淀相粗

化之后，材料硬度逐渐表现出各向异性特征，且同

材料内部沉淀相的数量、形状和分布特征紧密相

关。大致来说，沉淀相体积分数较低时，沉淀相粗

化中后期材料在加载角度逐渐增加过程中，材料硬

度先逐渐增大，在 ra=45°达到最高值，之后又逐渐

减小；而沉淀相体积分数较高时，沉淀相粗化中期

材料的硬度变化特征同低沉淀相体积分数材料相

似，沉淀相粗化后期材料的硬度则随加载角度增加

而单调升高，其原因在于横向加载下材料内部位错

与沉淀相的相互作用方式发生转变，即由Orowan

绕过机制为主转变为以切割沉淀相机制为主。

上述相关分析显示，本文有限元模拟较好体现

了镍基高温合金材料硬度变化的主要特征。值得注

意的是，有限元模拟分析基于二维缩比试验，且仅

在试件考察区内考虑材料微结构的非均匀特性。因

此，数值模拟结果同实际试验结果之间在材料力学

图16　材料3在不同加载方向维氏硬度试验中内部塑性应变变化历程

Fig. 16　Deformation process of material 3 and corresponding distributions of effective plastic strain in vickers hardness test 

at different loading directions: (a1) ra=0°, s=720 nm; (a2) ra=0°, s=1800 nm; (a3) ra=0°, s=3630+(−990) nm; (b1) ra=45°, s=720 

nm; (b2) ra=45°, s=1800 nm; (b3) ra=45°, s=3630+(−990) nm; (c1) ra=90°, s=720 nm; (c2) ra=90°, s=1800 nm; (c3) ra=90°, s=

3630+(−990) nm (i.e., indenter moving backwards 990 nm after pressing into depth of 3630 nm)

3042



第 32 卷第 10 期 张顺咏，等：镍基高温合金沉淀相粗化之后的硬度退化及其各向异性特征

性能变化的具体细节方面仍存在一定差异。数值模

拟结果主要是体现合金由于沉淀相粗化导致的硬度

变化的物理机制，仍难以精确地定量预测其变化幅

度。相关的模型简化主要源于程序中计算规模和求

解时间的限制，要在数值模拟中更精确地讨论相应

的力学性能变化，需建立尺度更大、更为精细的数

值计算模型，例如开展三维有限元模拟等，而这将

使得模型计算量急剧增大。再者，通过改变有限元

模拟中的材料本构参数(见表 1)，还可更详细地讨

论沉淀相、基体以及界面层等不同组份的性能对合

金力学行为的影响。另外，还可在材料本构模型中

考虑应变率的影响，进而讨论材料力学性能的应变

率效应。更精细的数值计算以及更详细的讨论，将

安排在后续的研究工作中。

4　结论

1) 基于“结构−性能”联系的细观有限元模拟

方法，分析镍基高温合金微结构相粗化之后的硬度

变化特征。针对含有不同微结构特征的合金，通过

维氏硬度试验有限元模拟，并结合位错运动物理机

制，系统地分析了由于沉淀相粗化导致的材料硬度

退化及各向异性等变化特征。相关分析结果表明，

相应数值模拟结果能够较好地描述合金材料发生沉

淀相粗化之后硬度变化的主要特征，并可为实际镍

基高温合金部件服役安全性评估和使用寿命预测、

合金材料设计等提供具有实际意义的参考。

2) 沉淀相对镍基高温合金硬度具有显著的强化

效应，沉淀相体积分数增大可提高材料硬度；沉淀

图17　材料6在不同加载方向维氏硬度试验中内部塑性应变变化历程

Fig. 17　Deformation process of material 6 and corresponding distributions of effective plastic strain in Vickers hardness test 

at different loading directions: (a1) ra=0°, s=720 nm; (a2) ra=0°, s=1800 nm; (a3) ra=0°, s=3630+(−990) nm; (b1) ra=45°, s=720 

nm; (b2) ra=45°, s=1800 nm; (b3) ra=45°, s=3630+(−990) nm; (c1) ra=90°, s=720 nm; (c2) ra=90°, s=1800 nm; (c3) ra=90°, s=

3630+(−990) nm (i.e., indenter moving backwards 990 nm after pressing into depth of 3630 nm)
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相发生粗化之后，将导致材料硬度减小，同时逐渐

表现出各向异性特征，且硬度取值随加载方向的改

变呈现出复杂变化特征。总体来说，当沉淀相体积

分数较低或相粗化程度不高时，材料硬度随加载角

度增大先逐渐增大而后又逐渐减小，呈倒“V”形

特征，在 ra=45°加载方向时材料硬度最大；而对于

沉淀相体积分数和沉淀相粗化程度均较高的合金材

料，其硬度则随加载角度增加而单调升高。

3) 镍基高温合金的硬度变化同材料微结构演化

密切相关，特别是沉淀相的形状、尺寸和分布特性

等，材料微结构特征以及加载方向等的变化将导致

材料内部位错的形核、增殖和运动等特征互不相

同。对于发生沉淀相粗化的合金材料，内部位错的

运动主要通过Orowan机制绕过沉淀相，沉淀相发

生粗化之后，对位错的阻碍、钉扎作用变弱，进而

使合金硬度减小，也即沉淀强化效果有所降低，沉

淀相尺寸越大，基体中的位错通道越宽，沉淀强化

效果越差。此外，在不同加载方向下，沉淀相粗化

之后长条形状沉淀相及其条形分布特征对位错的阻

碍作用也互不相同，甚至导致位错运动由Orowan

绕过机制转变为直接切过沉淀相机制，因此，导致

材料硬度呈现各向异性特征。

4) 在实际工程应用中，有必要特别关注镍基高

温合金在服役过程中的沉淀相粗化行为及其所导致

的材料硬度的演变特征，尤其是硬度退化以及各向

异性特征，这对于评估和预测镍基高温合金部件的

性能安全具有重要意义。
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Degradation and anisotropy characteristics of hardness in 

Ni-base superalloys after precipitation phase coarsening

ZHANG Shun-yong1, 2, LI Ji-cheng1, 2

(1. Institute of Systems Engineering, China Academy of Engineering Physics, Mianyang 621999, China; 

2. Shock and Vibration of Engineering Materials and Structures Key Laboratory of Sichuan Province, 

Southwest University of Science and Technology, Mianyang 621999, China)

Abstract: Ni-base superalloys were widely used in the manufacture of the hot-end components in the military and 

civil engineering. Coarsening of the precipitation phase usually occurs during the service of this kind of precipitate 

strengthened alloys, and it will induce degradation for their mechanical properties. By integrating with related 

finite element method (FEM) simulations and mechanism analysis, the present paper focuses on the effect of 

precipitation phase coarsening on the hardness of Ni-base superalloys, in which the relationship between the 

evolution of microstructure in the material and its macroscopic mechanical properties was analyzed in detail. After 

coarsening of the precipitation phase, the results demonstrate that considerable degradation occurs for the hardness 

of alloys, and the hardness also displays an anisotropic characteristic. In general, when the volume fraction or the 

coarsening's degree of precipitation phase are relatively low, the hardness of alloys increases first and then 

decreases gradually along with the increase of loading direction. Comparatively, in the case of high volume 

fraction and high coarsening's degree of precipitation phase, the hardness increases monotonously with the loading 

direction. The related variations of alloy hardness are correlated with the evolution of precipitation phase shape, 

size and distribution within the alloy. The microstructural evolution changes the manners of the nucleation, 

multiplication and movement of dislocations within the material, and it further leads to different macroscopic 

hardness.

Key words: Ni-base superalloy; coarsening of precipitation phase; hardness; degradation; anisotropy
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