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摘  要：通过在不含Mo的基础合金 USTB-F7中添加 1.5%(质量分数)Mo，形成合金 USTB-F9，研究Mo对镍基
单晶高温合金组织稳定性和持久寿命的影响。1 100 ℃时效与热处理组织的研究分析表明：合金 USTB-F7中 γ′相
形貌介于球形和立方形之间，属中间态形貌；经长期热处理 2 000 h后，其形貌保持稳定，仅发生粗化而未产生
筏排现象。Mo的添加使 γ相中 Re、Mo和 Cr等元素含量增加，提高了合金 USTB-F9的 γ/γ′点阵错配度和 γ′相的
立方度，从而加速长期热处理过程中的筏排化进程，仅 200 h 就发生明显的筏排现象。同时，Mo 强烈促进富含
Re、Mo、W 和 Cr 等元素的 P 相和 σ 相的析出，使析出时间由合金 USTB-F7 的 700 h提前到合金 USTB-F9的      
100 h。在 1 100 ℃和 140 MPa下的持久性能测试表明，尽管Mo的添加提高了 γ′相的体积分数和错配度，并促进
筏排组织的形成，有利于合金持久性能的提高；但由于Mo促进 TCP相的大量析出，从而使合金的持久寿命降低。 
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Abstract: The effects of Mo on the microstructural stability and stress-rupture property were investigated in two 
experimental Ni-based single crystal superalloys when adding 1.5% Mo (mass fraction) into the Mo-free baseline alloy. 
The heat treatment results indicate that the intermediate γ′ precipitates in the dendrite core of the Mo-free alloy do not 
change in morphology and only become coarsening after (1 100 ℃, 2 000 h) heat treatment. Mo addition increases the 
content of Re, Mo and Cr in the γ phase. As a result, the lattice misfit is enlarged and γ′ precipitates become more 
cuboidal, the time of forming the rafting structure is significantly enhanced and occurs at about 200 h. Meanwhile, the 
TCP phases precipitate after 700 h in the Mo-free alloy while TCP phases are observed only after 100 h in the 
Mo-containing alloy. Mo addition promotes the formation of TCP phases significantly, which are identified as the σ and P 
phases and enriched in Re, W, Cr and Mo. The investigation of stress-rupture properties at 1 100 ℃ and 140 MPa 
indicates that Mo addition shortens the stress-rupture life of the baseline alloy due to the precipitation of large amount of 
TCP phases, although Mo addition increases the volume fraction of the γ′ phase and enlarges the lattice misfit with a good 
rafting microstructure. 
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镍基单晶高温合金是制造高推重比先进航空发动

机的关键材料[1]。自 VERSNYDER等[2]发明定向凝固

技术以来，单晶高温合金的承温能力得到显著提高。

自 20世纪 80年代，出现了以 PWA1480和 René N4
为代表的第一代单晶高温合金；并在此基础上，发现

Re的引入可以明显提高合金的高温性能，进而开发出
含 Re分别为 3%和 6%(质量分数)的第二、三代高温合
金等。但 Re成本高，密度高，是有害拓扑密排(TCP)
相的形成元素，因而限制其在单晶高温合金中的进一

步使用。当前，充分挖掘传统强化元素的潜力，对于

合金性能的提高及成本的降低具有重要意义。 
Mo 是有效的固溶强化元素，能够降低合金层错

能，从而提高持久性能[3]。但是，由于 Mo 对组织稳
定性[4]和抗氧化性能不利[5]，在传统的合金设计中仅添

加少量甚至不引入Mo。近年来，有文献报道[6−7]，Mo
可以显著提高合金的 γ/γ′点阵错配度，促进两相界面位
错网的形成，从而提高合金的蠕变性能。基于 Mo 有
效的强化效果，日本 NIMS 通过合理调整 Ru 和 Mo
含量，得到性能优异的第四、五代单晶高温合金[8−9]。

HOBBS 等[10]也证实 Mo 能显著提高合金低温高应力
下的蠕变性能。而 ZHANG 等[4]的研究表明：适当添

加 Mo 有利于提高界面位错密度，降低蠕变速率，从
而提高合金高温低应力下的蠕变性能；在中温中应力

条件下，Mo 通过降低堆垛层错能进而提高合金的蠕
变性能。但当Mo加入过量时，γ基体中Mo的过饱和
程度过大，从而促进脆性 µ相的析出，并恶化合金性
能。马文有等[4]在其研究的合金体系中也发现类似现

象。总之，目前对 Mo 在单晶高温合金中的作用尚存
在争议，有待进一步深入。 
本文作者通过两种实验合金的比较分析，研究

Mo 的添加对镍基单晶高温合金显微组织和持久性能
的影响，并初步探讨 Mo 的加入与合金元素成分分配
比、γ/γ′点阵错配度、γ′相形貌、组织稳定性以及持久
性能之间的关系。 
 

1  实验 
 
两种实验合金的单晶试棒通过定向凝固技术制备

而成，尺寸为 d 14 mm×150 mm。随后采用原子吸收
分光光度法测定合金成分，如表 1所列。其中，合金
USTB-F9 在不含 Mo 的合金 USTB-F7 基础上添加
1.5%Mo。 
试棒进行(1 320 ℃，8 h)固溶处理后，对一组试样

进行 1 100 ℃不同时间的组织稳定性(热暴露)实验；对 

表 1  实验合金的实测成分 

Table 1  Measured compositions of investigated alloys 

Mass fraction/% 
Alloy

Al Ta W Co Re Cr Mo Ni

USTB-F7 6.0 8.2 5.5 7.3 4.5 4.0 0 Bal.

USTB-F9 6.2 8.0 5.5 7.3 4.5 4.1 1.5 Bal.

 
另一组样品进行(1 140 ℃，8 h)+(870 ℃, 16 h)的时效
处理，随后进行 1 100 ℃，140 MPa条件下的持久性
能测试。 
随后，对合金进行组织分析，金相试样浸蚀剂为

1%氢氟酸+33%硝酸+33%醋酸+33%蒸馏水。合金显微
组织观察在蔡康4XCE型光学显微镜和ZEISS SUPRA 
55型场发射扫描电镜(SEM)下进行。用 Image−Pro软
件统计 γ′相的尺寸，用点分析法统计 γ′相的体积分数。 
持久性能测试后，利用扫描电镜下的能谱分析模

式(EDS)对枝晶干处筏排组织中粗大的 γ和 γ′相进行成
分测定，并计算合金元素的成分分配比(ki)。γ/γ′相成
分分配比可用下述公式表示： 

γγ ′= iii xxk /                                  (1) 

其中：xiγ和 γ ′ix 分别表示合金元素 i在 γ和 γ′相中的摩
尔分数。当 ki＞1 时，元素 i富集于 γ 相；而当 ki＜1
时，元素 i富集于 γ′相。 
为了更好地观察 TCP 相的形貌和空间分布特征

并进行相鉴定，对经(1 100 ℃，400 h)热处理后的合金
USTB-F9试样进行相萃取实验。相萃取电解液成分为
9 份甲醇+1 份盐酸+1%酒石酸(质量分数)，电流密度
为 0.04 A/cm2，萃取时间为 10 h。相萃取结束后收集
相萃取产物，并利用 Rigaku 2500 型 X 射线衍射仪
(XRD)对其进行相鉴定分析。为进一步验证 TCP相结
构，还通过 JEOL−2010型透射电子显微镜(TEM)对析
出的 TCP相进行相鉴定。 
需要指出的是，由于镍基高温合金成分偏析的影

响，枝晶干和枝晶间的显微组织形貌有一定差别。为

了便于比较与讨论，本文作者所述显微组织均为合金

枝晶干处的组织。 
 

2  结果 
 
2.1  长期热处理的组织稳定性 
图 1所示为两种实验合金经 1 100 ℃不同热处理

时间后枝晶干处的典型显微组织。由图 1可看出，合 
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图 1  实验合金经 1 100 ℃不同热处理时间后枝晶干处典型的显微组织 
Fig.1  Typical microstructures in dendrite core of two investigated alloys after heat-treating at 1 100 ℃ for different times:        
(a) USTB-F7, 8 h; (b) USTB-F9, 8 h; (c) USTB-F7, 50 h; (d) USTB-F9, 50 h; (e) USTB-F7, 200 h; (f) USTB-F9, 100 h;          
(g) USTB-F7, 700 h; (h) USTB-F9, 200 h; (i) USTB-F7, 2 000 h; (j) USTB-F9, 350 h 
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金经长期热处理后，γ'相的尺寸和形貌均发生了很大
的变化。合金 USTB-F7在时效之初，形貌介于立方形
和球形之间，为中间态形貌，尺寸为 0.40 µm(见图
1(a))；热处理 50 h后，γ'相明显长大，为 0.73 µm(见
图 1(c))；到 200 h后，尺寸进一步长大到 1.23 µm(见
图 1(e))；热处理 700 h后，γ'相的粗化已经较严重，而
形貌没有明显变化，仍为中间态。同时，在枝晶干处

已发现针状二次相析出(见图 1(g))，能谱分析及后续
的相鉴定表明，该二次相为 TCP相；直至 2 000 h，γ'
相的形貌仍未发生明显变化，但已粗化长大至 2.12 
µm，且未发现筏排现象(见图 1(i))，需要指出的是热
处理 2 000 h后，枝晶干处析出的 TCP相与 700 h相
比显著增加，但是为了突出显示 γ′相形貌的变化，图
1(i)避开了 TCP相。合金 USTB-F9时效 8 h后，γ'相
为立方状，尺寸为 0.29 µm(见图 1(b))；经热处理 50 h
后，γ'相明显长大，为 0.52 µm(见图 1(d))。与合金
USTB-F7经 50 h时效后的组织相比，生长速度较慢；
时效 100 h后，在枝晶干处析出了 TCP相(见图 1(f))，
能谱分析表明该 TCP相富含 Re、W、Mo和 Cr元素。
时效 200 h后，TCP相大量析出并长大；伴随着 TCP
相的析出，γ'相也发生了相互的连接，形成筏排组织(见
图 1(h))；时效 350 h后，TCP的析出更为严重，枝晶
干处析出的 TCP相已长大延伸到枝晶间。同时，筏排
粗化现象也更为明显(见图 1(j))。 
 
2.2  合金元素成分分配比 
表 2所列为实验合金持久性能测试后枝晶干处各

合金元素的成分分配比。分析表明：Mo 元素本身主
要分配于 γ相，并且Mo的加入显著提高了 Re的分配
比，同时使 Cr的成分分配比增大，而对其他合金元素
的成分分配比没有显著影响。 
 
表 2  实验合金持久性能测试后枝晶干处 γ/γ'相的合金元素

成分分配比 

Table 2  Elemental partitioning ratio in dendrite core of two 

investigated alloys after stress-rupture testing 

Alloy Al Ta W Co Re Cr Mo
USTB-F7 0.50 0.38 1.60 1.82 7.29 2.75 − 

USTB-F9 0.49 0.33 1.69 1.98 12.02 3.84 3.44
 
2.3  TCP相鉴定 
图 2所示为合金 USTB-F9经(1 100 ℃，400 h)热

处理试样相萃取后 TCP 相残留在合金基体上的三维
形貌。由图 2可看出，TCP相呈典型的“网络编篮状”
分布，且沿某些特定的晶体取向析出。相萃取后对 TCP

相的能谱分析表明，TCP 相富集 Re、Mo、W 和 Cr
等合金元素，分别为实测合金成分的 19.7、6.2、6.7
和 3.0 倍；但几乎不含 Al 和 Ta，如表 3 所列。图 3
所示为合金 USTB-F9相萃取产物的 XRD谱。XRD分
析表明，该合金中析出的 TCP相为 σ相和 P相。同时，
XRD谱中也出现了 γ′(γ)相的峰，这说明相萃取的 TCP
产物中也含有少量 γ′(γ)相。 
 

 
图 2  合金 USTB-F9经(1 100 ℃，400 h)热处理试样相萃取
后 TCP相的典型形貌 
Fig.2  Typical morphology of phase-extracted residues of 
USTB-F9 alloy after heat-treating at 1 100 ℃ for 400 h 
 
表 3  合金 USTB-F9相萃取后 TCP相的 EDS结果 

Table 3  EDS results of extracted TCP precipitates of alloy 

USTB-F9 (mole fraction, %) 

Al Ta W Co Re Cr Mo Ni 
0 0 12.8 10.9 29.5 14.3 6.2 Bal.

 

 
图 3  合金 USTB-F9经(1 100 ℃，400 h)热处理后相萃取产
物的 XRD谱 
Fig.3  XRD pattern of extracted precipitates in USTB-F9 
alloy after heat-treating at 1 100 ℃ for 400 h 
 
为进一步分析 TCP 相，对合金 USTB-F9 经      

(1 100 ℃，400 h)时效后析出的 TCP相进行了 TEM鉴
定。图 4(a)和(b)为 TCP相的 TEM像。TCP相的电子 
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图 4  合金 USTB-F9经(1 100 ℃，400 h)时效后析出 TCP相的 TEM像及相应的 SAD谱 

Fig.4  TEM images(a, b) and indexed SAD patterns(c, d) of TCP phases in USTB-F9 alloy after heat-treating at 1 100 ℃ for 400 h: 

(a), (c) σ phase; (b), (d) P phase 

 

衍射谱分析表明：该合金中析出的 TCP相为 σ相或 P

相；其中，图 4(c)为 σ相的[001]电子衍射谱，图 4(d)

则是 P相的[101]电子衍射谱。这与 XRD分析结果是

相吻合的。 

 

2.4  持久性能 

图 5所示为实验合金经(1 140 ℃, 8 h)+(870 ℃, 16 

h)时效后枝晶干处典型显微组织。由图 5 可看出，与

(1 100 ℃，8 h)时效处理后的组织(图 1(a)和(b))相比，

本次热处理后两种合金 γ′相的形貌保持不变，但尺寸

增加，说明高温(1 140 ℃)加速了 γ′相的长大。将两种

实验合金 γ′相的形貌、体积分数和尺寸大小等组织特

征进行统计，其结果如表 4所列。对比两种合金再次

表明(见图 5(a)和(b))，Mo的添加对镍基单晶高温合金

的时效组织有显著影响。不含Mo的合金 USTB-F7中

γ′相的形貌介于球形和立方形之间，为中间态形貌，

而含Mo合金USTB-F9中 γ′相呈典型的立方形。同时，

合金 USTB-F9中 γ′相的平均尺寸为 0.38 µm，小于合

金 USTB-F7中 γ′相的平均尺寸(0.45 µm)，但其体积分

数较高。需要指出的是，γ′相体积分数统计的部位为

枝晶干中心处，是合金中 γ′相体积分数最低的部位，

实际的平均体积分数应高于此值。 

表 5所列为两种实验合金在 1 100 ℃，140 MPa

条件下的持久寿命。合金 USTB-F7和 USTB-F9的最 

 
表 4  实验合金经(1 140 ℃, 8 h)+(870 ℃, 16 h)时效处理后

枝晶干处 γ′相的特征 

Table 4  Characteristic of γ′ precipitates in dendrite core of 

investigated alloys after aging treatment at (1 140 ℃, 8 h)+ 

(870 ℃, 16 h) 

Alloy Morphology
Volume 

fraction/% 
Size/µm

USTB-F7 Intermediate 56 0.45 

USTB-F9 Cuboidal 62 0.38 
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图 5  实验合金经(1 140 ℃, 8 h)+(870 ℃, 16 h)时效处理后

枝晶干处的典型显微组织 

Fig.5  Typical microstructures in dendrite core of USTB-F7 (a) 

and USTB-F9 (b) alloys after aging treatment at (1 140 ℃,    

8 h)+(870 ℃, 16 h) 

 
表 5  实验合金在(1 100 ℃，140 MPa)条件下的持久寿命 

Table 5  Stress-rupture life of investigated alloys at 1 100 ℃, 

140 MPa 

Alloy Specimen 1 Specimen 2 
Stress 

rupture-life/h 
USTB-F7 72 80 72 

USTB-F9 61 70 61 

 

短持久寿命分别为 72 h和 61 h，说明Mo的加入使合

金的持久寿命略有降低。图 6所示为两种实验合金经

持久性能测试后离断口 15 mm 处其纵截面(010)面

SEM背散射(BSE)模式下的组织形貌。由图 6可看出，

合金 USTB-F7和 USTB-F9在持久性能测试后均析出

了富集 Re、W、Mo和 Cr的 TCP相，而含 Mo合金

中 TCP的含量明显高于基础合金 USTB-F7的。 
 
3  分析与讨论 
 

γ/γ′点阵错配度(δ)与 γ′相形貌[11]、合金的力学性 
能[12]和组织稳定性[13]密切相关。较大的错配度能提高 

 

 

图 6  实验合金经持久性能测试后在离断口 15 mm 处沿纵

截面(010)面的组织形貌 

Fig.6  Sectional microstructures of (010) plane at 15 mm 

away from fracture surface of USTB-F7 (a) and USTB-F9 (b) 

alloys after stress-rupture testing 

 

合金的筏排化程度，促进 γ/γ′界面位错网的形成，从而

提高合金高温低应力条件下的蠕变性能。γ/γ′点阵错配

度(δ )由公式(2)表示[14]：  

)/()(2 γγγγδ aaaa +−= ′′                       (2) 
 
式中： γ ′a 和 γa 分别为 γ′相和 γ相的点阵常数。 

FÄHRMANN 等[11]研究表明：γ′相形貌受错配度

正负和大小的影响。当错配度接近于零时，γ′相的形

貌为球形；随着错配度绝对值变大，γ′相的形貌逐渐

向立方形转变。此外，γ相和 γ′相点阵常数的大小取决

于 γ 相和 γ′相中固溶的原子大小及其数量，也即受合

金元素成分分配比的影响。CARON[15]分析 γ 相和 γ′

相成分与错配度的关系，γ相和 γ′相的点阵常数与合金

元素在两相中成分之间的关系由公式(3)和(4)表示： 
 

∑+= ii xVaa Niγ                             (3) 
 

ii xVaa ′′+= ∑′ AlNi3γ                           (4) 
 
式中： Nia 和 AlNi3

a 分别为纯 Ni 和纯 Ni3Al 的点阵常

数；xi和 ix′分别为合金元素 i在 γ和 γ′相中的摩尔分数；
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Vi 和 iV ′分别为合金元素 i 在纯 Ni 和纯 Ni3Al 中的

Vegard 系数。综上所述，γ 相和 γ′相的成分决定了合

金元素成分分配比，影响了点阵错配度的正负及其大

小，最终影响了 γ′相的形貌。在本研究中，由图 1(a)

和(b)及图 5(a)和(b)可见，Mo 的添加促进了 γ′相形貌

由中间态向立方形转变。这是因为 Mo 元素的添加改

变了合金元素在 γ相和 γ′相中的分配比和错配度。参考

合金元素的成分分配比可知(见表 2)，Mo本身富集于

γ相，并且Mo的添加使 Re的分配比明显增大，从而

使 γ及 γ′相点阵常数的差值变大，进而使 γ/γ′点阵错配

度绝对值变大，最终提高含Mo合金中 γ′相的立方度。 

两种实验合金在长期热暴露过程中 γ′相均发生了

粗化。其中，合金 USTB-F9出现了非加载下的筏排化

现象(见图 1(h))。γ′相的粗化和长大是按照 Ostwald熟

化方式发生的扩散长大，而非加载下的筏排化则是

Ostwald熟化机制与 γ/γ′相界面的错配应力共同作用的

结果。在热暴露早期，γ′相长大的主要驱动力为界面

能的降低，长大过程主要受扩散控制。加 Mo 合金中

Re的分配比较高，阻止了合金元素的扩散，进而抑制

了该合金中 γ′相的长大。随着热暴露时间的延长，由

γ/γ′两相点阵错配度引起的弹性共格应力对粗化过程

将产生显著的影响[16−17]。对于错配度较大、γ′相立方

度较高的合金，γ与 γ′两相共格界面存在较高的错配应

力。受其影响，合金元素发生定向扩散，γ′相优先沿

〉〈001 方向长大。同时，在 γ/γ′两相共格界面的位错网

协调了两相的共格错配应力，改变了 γ′相原有的弹性

应力场，使 γ′相中心至边缘的弹性应力梯度消失，从

而导致非加载下的三向筏排化现象。合金 USTB-F7

经 2 000 h热暴露后组织依然保持稳定，没有发生筏排

化(见图 1(i))，而加Mo合金仅经过 200 h热暴露，其

组织即被明显破坏，发生了筏排化(见图 1(h))。原因

在于合金 USTB-F9中 Re和Mo等元素的分配比较高

(见表 2)，合金的错配度增大，共格应变能增加，为长

期热暴露过程中的筏排化行为提供了足够的驱动力，

因此，加 Mo 合金出现了非加载下的筏排化现象。这

与本课题组前期的研究结果[13]是相符的。 
对比合金 USTB-F7与 USTB-F9长期时效过程中

的 TCP 相析出情况可以发现，合金 USTB-F7 开始析
出 TCP相的时间为 700 h(见图 1(g))，而合金 USTB-F9
开始析出 TCP 相的时间为 100 h(见图 1(f))，这说明
Mo强烈促进 TCP相的析出。结合合金元素的分配比
分析，表明Mo作为一种 TCP相的强形成元素，其本

身富集于 γ相；同时，Mo的加入显著促进了 Re向 γ
相中的分配，也使 Cr的成分分配比略有提高，从而提
高了 TCP相形成元素在 γ相中的过饱和度，因而促进
了 TCP相的析出。需要指出的是，在持久性能测试后
的组织中，分别在 72 h和 61 h就发现合金 USTB-F7
和 USTB-F9中有 TCP相析出(见图 6(a)和(b))。这说明
无论是在含 Mo 合金还是不含 Mo 合金中，应力均显
著促进了 TCP相的析出。这与本课题组的前期工作[18]

也是相符的。 
从强化原理上讲，单晶高温合金中的主要强化相

为 γ′相，其体积分数、尺寸及形貌对合金的力学性能
起重要作用。MURAKUMO等[19]的研究表明，合金的

持久性能随 γ′相体积分数的增加先提高后降低，存在
一定的峰值，一般在 70%左右达到最佳效果。对照合
金 USTB-F7和 USTB-F9可见，Mo的引入使枝晶干处
γ′相最小体积分数由 56%增加到 62%，因而有利于合
金持久性能的提高。 
从 γ′相的形貌看，CARROLL 等[20−21]及课题组前

期研究[22]表明：错配度为零和 γ′相呈球形的合金，其
蠕变性能最差，错配度较小和 γ′相形貌处于中间态的
合金蠕变性能次之，而具有较高错配度并且 γ′相为立
方形的合金蠕变性能最好。本研究中，随着 Mo 的加
入，γ′相的形貌由中间态转变为立方形，应该提高合
金的持久寿命。此外，具有高立方度 γ′相和较大错配
度的合金易于促进筏排化的进程，根据 NATHAL 和
EBERT[23]以及 CARON等[24]的报道，筏排组织的形成

对高温低应力条件下持久性能的提高是有利的。因 
此，从 γ′相的形貌特征上看，Mo的引入有利于合金持
久性能的提高。然而，实验结果表明，含 Mo 合金
USTB-F9 的持久性能比 USTB-F7 的略有下降。其主
要原因在于高温加载促进了 TCP相的析出，它一方面
降低了基体中强化元素的含量，弱化了强化效果；另

一方面，由于 TCP相为脆硬相，易于产生应力集中，
成为裂纹源及裂纹扩展的快速通道，因而使合金的持

久性能下降。综上所述，从对强化相的影响看，Mo
的添加提高了 γ′相的体积分数，增加了强化相数量。
同时，使 γ′相立方度和错配度提高，并有利于筏排组
织的形成，从而提高合金高温低应力下的持久性能；

而从 TCP相的析出看，Mo强烈促进 TCP相析出，不
仅使析出时间提前，而且使其体积分数明显提高。在

两个因素的综合作用下，由于 TCP相的析出成为影响
合金性能的重要因素，因而合金 USTB-F9的持久性能
有所降低。 
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4  结论 
 

1) Mo的添加显著促进了 Re在 γ相中的富集，也
使 Cr 的分配比增加，而对 Al、Ta、W 和 Co 的分配
比没有显著影响。同时，Mo主要分布在 γ相中，Mo
的添加促进了 γ′相立方度和错配度的提高。 

2) 在 1 100 ℃长期热暴露实验中，不含Mo合金
中呈中间态的 γ′相形貌稳定，只出现粗化，2 000 h后
也未发生筏排。随着Mo的加入，含Mo合金仅 200 h
热处理后，就出现了筏排化。同时，Mo 的加入显著
促进富集 Re、Mo、W和 Cr等元素的 TCP(σ和 P)相
的析出，使其析出时间由 USTB-F7合金的 700 h提前
到 USTB-F9合金的 100 h。 

3) Mo 的加入促进了 γ′相体积分数的提高、形貌
的立方化和筏排化进程，有利于持久性能的提高；但

同时Mo也显著促进了 TCP相的析出，破坏合金的持
久性能。在两种因素的综合作用下，含 Mo 合金的持
久寿命有所降低。 
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