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GH4169合金 δ相的溶解行为及对变形机制的影响 
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摘  要：采用光学显微镜(OM)、扫描电镜(SEM)、电子背散射衍射(EBSD)技术和透射电镜(TEM)研究 GH4169合
金中 δ相在高温变形条件下的演变规律，分析 δ相的溶解过程及其动力学机制，探讨 δ相对 GH4169合金高温变
形动态再结晶机制的影响。结果表明：随变形温度的升高或应变速率的降低 δ相含量减少，动态再结晶晶粒尺雨
和体积含量增大，δ 相主要以弯曲、扭折和切断等方式来协调塑性变形，并在界面能降低的驱动力下由针状逐渐
转变为短针状乃至球状；在高温变形条件下，δ 相的溶解时间大大缩短，位错、空位和曲率对 δ 相的溶解起到重
要作用，这主要与其对溶质原子扩散行为的影响有关，变形过程中产生的大量高密度位借及空位为溶质原子提供

了众多高速率扩散通道，促进了 δ 相的溶解；δ 相的存在改变了 GH4169合金的动态再结晶机制，其动态再结晶
机制主要有 δ相诱发动态再结晶形核和非连续动态再结晶形核。 
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Abstract: The evolution of δ phase during hot deformation of GH4169 alloy was investigated by optical microscopy 

(OM), electron backscattering diffractometry (EBSD), scanning and transmitting electron microscopy. The dissolution 

processes of δ phase and dynamic mechanisms were analyzed. The effect of δ phase on the mechanism of dynamic 

recrystallization (DRX) was discussed. The results show that, with increasing deformation temperature and decreasing 

strain rate, the content of δ phase decreases, but the grain size and volume fraction for dynamic recrystallization increase. 

The plastic deformation is mainly accommodated by bending, kinking and shearing of δ phase. Under the drive force of 

reduced interface energy, δ phase is transformed from needle to short needle and even sphere. The accelerated dissolution 

of δ phase can be attributed to the effect of dislocation, vacancy and curvature, which is concerned with the diffusion 

behavior of solute atoms. A larger amount of high-speed channels for the diffusion of solute atoms form due to the 

existence of massive defects, such as high density dislocations and vacancies, promoting the dissolution of δ phase. The 

main nucleation mechanisms of DRX are changed to be δ phase stimulated nucleation and discontinuous nucleation due 

to δ phase. 
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GH4169(Inconel 718)合金是以 γ″(Ni3Nb)相为主要

强化相的时效硬化型高温合金。在达到一定温度时，

亚稳的 γ″相会转变为正交有序结构的稳定相(δ 相)。
GH4169合金在 650 ℃以下具有较高的强度和塑性、

良好的耐腐蚀性、抗氧化性和疲劳性能以及断裂韧性

等，是目前航空航天领域中应用最为广泛的高温合金，

主要用于制造涡轮盘、压气机盘、叶片和导向器等重

要零件[1]。先进航空发动机的发展要求涡轮盘材料具

有较高的抗拉强度和优越的抗低周疲劳性能。由

GH4169 合金制造的航空发动机涡轮盘在实际服役条

件下极易产生应变控制的高温低周疲劳损伤，从而严

重影响部件的使用寿命。美国 Allied-Signal 公司提出
了一种 δ相时效处理变形工艺(DP工艺)[2]，该工艺的

主要特点是在 GH4169合金热加工前进行 δ相析出处
理，利用 δ相对随后锻造过程中锻件的晶粒尺寸进行
控制，从而获得具有均匀细小晶粒的锻坯。与传统细

晶锻造工艺相比，利用 DP 工艺可以使 GH4169 合金
获得更高的强度和抗低周疲劳性能，从而提高涡轮盘

等发动机部件的使用寿命[2]。 

在DP工艺中，δ相的形貌、分布和含量对GH4169
合金的最终服役性能有很大影响。研究表明，大小、

数量和形状适当的 δ相对控制 GH4169合金锻件的晶

粒尺寸，提高冲击韧性是有利的[3]。同时，适量的 δ
相对消除缺口敏感性也起到有益作用[4−5]；晶界上分布

的颗粒状 δ相还能够推迟裂纹的形成和扩展，从而提

高蠕变断裂寿命[6−7]。目前，虽然关于 GH4169合金中
δ相的静态溶解行为已有一些详细的研究报道[8−9]，但

有关 δ相在高温变形过程中的溶解行为以及 δ相对合

金高温变形行为及机制的影响的研究却很少[10−12]。

CAI等[8−9]依据扩散理论，从溶解度与曲率半径关系的

角度分析了 GH4169合金中 δ相的溶解过程。认为针

状 δ相两端的尖角处及 δ相内存在缺陷的沟槽处由于
具有较小的曲率半径，其溶解度较高；为恢复界面处

的浓度平衡，尖角处进一步溶解、沟槽进一步加深，

最终 δ相逐渐由长针状溶解断裂为短针状，并进一步
演化成球状。YUAN和 LIU[10]研究了 δ相对 GH4169
合金高温变形力学行为的影响，但对于 δ相在变形过

程中的演化特征并未进行相关研究。ZHANG 等[12]研

究了 δ相在 950 ℃、0.005 s−1变形条件下的溶解特征，

认为在变形断裂和溶解断裂的共同作用下，针片状 δ

相逐渐转化为球状；但对于 δ相在变形过程中的演化
机理并未做深入探讨，同时也没有涉及到 δ相对合金
高温变形机制影响的研究及分析。在此，本文作者将

研究 GH4169合金中 δ相在高温变形过程中的溶解规

律，分析其溶解过程及动力学机制，并探讨 δ 相对
GH4169合金高温变形机制的影响。 
 

1  实验 
 
试验材料为国产锻造态 GH4169合金。其化学成

分如下(质量分数，%)：Cr，18.09；Fe，17.69；Nb+Ta，
5.43；Mo，3.07；Ti，0.97；Al，0.46；Co，0.18；Si，
0.078；Mn，0.065；Cu，0.065；C，0.040；S，＜0.001；

P，＜0.007；Ni余量。将锻态 GH4169合金首先进行
固溶处理(1 100 ℃，30 min，水冷)，然后进行 δ相时
效处理(900 ℃，20 h，水冷)。δ相时效处理后的试样

(以下称为 δ 相时效态 GH4169 合金)进行高温压缩试
验。试验在 Gleeble−1500D 热模拟试验机上进行，试
样尺寸为直径 8 mm×12 mm。试验时采用油剂石墨做

为润滑剂，试验温度为 950~1 100 ℃，应变速率为
10−3~1 s−1，应变量范围为 3%~50%。变形结束后对试
样立即进行水冷以保留高温变形组织。 

上述试样经线切割、机械研磨及抛光后，分别在

Zeiss 金相显微镜(OM)和 S−570 型扫描电子显微镜
(SEM)上进行观察和分析。金相电解腐蚀液为

80%HCl+13%HF+7%HNO3(体积分数)，操作电压为  
3 V；SEM操作电压为 20 kV。利用电子背散射衍射仪
(Electron backscattered diffraction，EBSD)对高温压缩

变形试样做进一步分析。利用线切割沿试样中心线径

向截取厚度为 1.5 mm的 EBSD试样，经机械研磨及
电解抛光后，在带有 HKL Channel−5型 EBSD 附件的

JEOL733 型电子探针下进行分析，操作电压为 20 kV，
步长为 1.5 µm。EBSD电解抛光液为 20%H2SO4+80% 
CH3CH2OH(体积分数)，操作电压为 25~30 V。在

Philips−TECNAI20型透射电子显微镜(TEM)下对高温
压缩变形试样中的析出相及亚结构等进行观察及分

析，操作电压为 200 kV。将尺寸磨至小于 50 µm的薄

片试样在 NTP−3双喷电解减薄仪上进行减薄，减薄液
为 10%HClO4+90%CH3OH(体积分数)。电解液用液氮
冷却至−15 ℃，操作电流为 6~7 mA。 

 
2  结果与分析 
 

2.1  δ相时效态 GH4169合金的显微组织 
图 1所示为 δ相时效态GH4169合金的显微组织。

由图 1可见，经 δ相时效处理后，在晶内和晶界上有
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大量针状 δ相出现(见图 1(a))，经测量奥氏体平均晶粒
尺寸约为 180 µm。分析可知，由于 900 ℃是 δ相形核
方式发生转变的临界温度，因此其形核位置可能发生

在晶界和孪晶界上，造成非均匀析出；也可能发生在

晶内的 γ″相上，γ″相经粗化并相互连接后进而形成针
状 δ 相(见图 1(b))。定量金相分析结果显示，该合金

中 δ相的体积含量约为 10.9%。 
 

 

图 1  δ相时效态 GH4169合金的金相组织 

Fig.1  Optical microstructures of δ-processed GH4169 alloy 

 
2.2  变形条件对 δ相时效态GH4169合金显微组织的

影响 

图 2所示为在应变量为 0.5时、不同变形条件下 δ
相时效态 GH4169合金的金相组织。由图 2可见，合
金在不同变形条件下均发生了明显的动态再结晶，且

随着变形温度的升高或应变速率的降低，动态再结晶

晶粒尺寸和体积含量增大。由图 2还可以看出，虽然
950 ℃尚未达到 δ 相的溶解温度[9]，但由于变形的作

用加之应变速率较低(500 s)，此时合金中的 δ相已基
本溶解为球状且含量较低(见图 2(a))，这说明形变对 δ
相的溶解产生了促进作用。同时，不同变形条件下的

δ 相均以球状为主；且随着变形温度的升高或应变速
率的降低，δ 相的含量逐渐减小，不足以对晶粒尺寸

的长大起到抑制作用，因此合金的晶粒明显长大(见 
图 2)。 
 

2.3  δ相在高温变形过程中的演化特征 
图 3所示为 δ相时效态 GH4169合金在变形条件

为 1 000 ℃、10−3 s−1，不同应变量下高温压缩时的金

相组织照片。由图 3可见，当应变量为 0.03(t=30 s)时，
δ 相的尺寸和数量有明显变化，大部分 δ 相由初始的
贯穿晶粒的长针状转变为短针状(见图 3(a))，但基本保

持与变形前相似的连续和平直的状态(见图 3(b))；当
应变量增加到 0.1(t=100 s)时，δ相的溶解速度加快，
有相当数量的 δ相已经发生溶解(见图 3(c))；同时，δ

相不再保持平直，部分 δ相发生了弯曲，且溶断成为
长短不一的小段，变得断续而不连贯(见图 3(d))；当
应变量增加到 0.3(t=5 min)时，δ相进一步溶解，短针

状 δ相基本分布在晶界周围(见图 3(e))；同时，δ相的
弯曲更加明显，且晶内有大量球状δ相出现(见图3(f))，
其球化的驱动力主要来源于 δ相与基体间界面面积的

减小，即体系界面能的降低；当应变量为 0.5(t=500 s)
时，δ相的数量已经很少(见图 3(g))，且主要以球状弥
散分布于基体中(见图 3(h))。 

定量分析结果表明，δ相在 1 000 ℃变形条件下
发生了持续溶解，合金在形变 5 min时，δ相的溶解量
已达到 64.8%，且仅用不到 10 min的时间就基本完成

了溶解过程。这说明高温变形显著促进了 GH4169合
金中 δ相的溶解过程，缩短了相变完成的时间。 
图 4所示为 δ相时效态 GH4169合金在变形条件

为 1 000 ℃、10−3 s−1不同应变量下 δ相的能谱分析结
果。由图 4 可见，随着变形的进行，δ 相在形貌特征
发生明显改变的同时，其各元素的相对含量也发生了

明显的变化。其中，作为 δ 相，主要组成元素的 Ni
和Nb的含量均有所降低，尤其是Nb的降低幅度较大，
这说明 δ 相在高温变形条件下的溶解过程中，其 Nb

原子的扩散速度要大于 Ni原子的扩散速度。 
 
2.4  δ相时效态 GH4169合金的高温变形机制 

图 5所示为 δ相时效态 GH4169合金在变形温度
为 1 000 ℃、应变速率为 10−3 s−1、名义应变为 50%条
件下高温压缩变形的真应力—真应变曲线。由图 5可

见，在该变形条件下，随着应变的增加，流变应力迅

速增加直至达到一峰值；随后，流变应力随应变量的

增加，呈现降低趋势并最终达到一相对稳定的值。对

于上述现象普遍认为是变形过程中应变硬化和动态软
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化共同作用的结果。从典型的单峰应力—应变曲线形

状可以断定 GH4169合金在高温变形过程中的主要软
化机制为动态再结晶，这也符合低层错能面心立方奥

氏体合金及大多数镍基高温合金高温变形的一般规  
律[13−14]。根据图 5可估算出 δ相时效态 GH4169合金
在该变形条件下发生动态再结晶的临界应变约为 

 

 

图 2  在不同变形条件下 δ相时效态 GH4169

合金的金相组织(ε=0.5) 

Fig.2  Optical microstructures of δ-processed 

GH4169 alloy deformed to nominal strain of 0.5 

in different deformation conditions: (a) 950 ℃, 

10−3 s−1; (b) 1 000 ℃, 10−3 s−1; (c) 1 050 ℃, 

10−3 s−1; (d) 1 100 ℃, 10−3 s−1; (e) 1 100 ℃, 

10−2 s−1; (f)  1 100 ℃, 10−1 s−1; (g) 1 100 ℃, 

1 s−1 
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图 3  在 1 000 ℃、10−3 s−1不同应变量下 δ相时效态 GH4169合金的金相组织 

Fig.3  Optical microstructures of δ-processed GH4169 alloy deformed to different strains at 1 000 ℃ and 10−3 s−1: (a), (b) ε=0.03; 

(c), (d) ε=0.1; (e), (f) ε=0.3; (g), (h) ε=0.5 
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0.02~0.03。 

虽然从真应力—真应变曲线(见图 5)以及组织观
察结果(见图 3(g)、(h))均可断定 δ 相时效态 GH4169
合金在变形条件为 1 000 ℃、10−3 s−1时发生了动态再

结晶。但在应变量达到 0.3 之前，从金相显微镜下并
没有明显观察到在原始晶界附近或晶内存在动态再结

晶的迹象(见图 3)，这与之前对于固溶态或退火态

GH4169 合金动态再结晶机制的研究结果[15−18]存在很

大差异。据上述试验结果分析可知，对 δ 相时效态
GH4169 合金来说，应力—应变曲线上的应力峰值并

非单纯代表动态再结晶软化与加工硬化的平衡点。由

于合金在高温变形过程中会发生 δ相溶解这一动态相 
 

 
图 4  在 1 000 ℃、10−3 s−1不同应变量下 δ相时效态GH4169

合金中 δ相的能谱分析结果 

Fig.4  Energy spectrum analysis results of δ phases in 

δ-processed GH4169 alloy deformed to different strains at    

1 000 ℃ and 10−3 s−1 
 

 

图 5  在 1 000 ℃、10−3 s−1下 δ相时效态 GH4169合金的高

温压缩真应力—真应变曲线 

Fig.5  True stress— strain curve of δ-processed sample 

deformed at 1 000 ℃ and 10−3 s−1 

变过程，动态相变快速进行所释放的形变储能也会抵

消加工硬化带来的形变储能的累积，从而使流变应力

达到峰值随后降低。 
利用 EBSD对 δ相时效态 GH4169合金在上述变

形条件下的动态再结晶机制做进一步分析。图 6(a)和 
(b)所示分别为合金在 1 000 ℃、10−3 s−1不同应变量下

的取向图(OIM)。其中粗的黑色线和细的灰色线分别

代表大角晶界(＞15˚)和小角晶界(＜15˚)，在晶界或晶
内分布的黑色闭合区可视为 δ相。由于电解抛光造成
部分大尺寸 δ相剥落，因此，OIM所显示的 δ相含量

要低于相应的金相观察结果。由图 6(a)可以看出，当
应变量为 0.3 时，在晶界附近有大量亚晶存在，这说
明晶界附近已具备发生动态再结晶的条件；而晶内也

存在一定数量的亚晶，且 δ相周围往往分布有亚晶，
说明 δ相对合金的动态再结晶形核也起到了一定的作
用。当应变量为 0.5 时，亚晶含量明显减少，且主要

分布在晶界周围；动态再结晶晶粒占据主导，再结晶

晶粒明显长大(见图 6(b))。图 6(c)和(d)所示为应变量
为 0.3时的 TEM照片及 δ相的衍射斑点。由图 6(c)和

(d)可以看出，此时在 δ相周围已形成了处于发展中的
由位错墙构成的亚结构。因此，在变形条件为 1 000 
℃、10−3 s−1时，δ 相诱发动态再结晶形核可以做为 δ

相时效态 GH4169合金的动态再结晶机制之一。 
 

3  讨论 
 

δ相在 1 000 ℃高温变形过程中的动态溶解演化
特征(见图 3)与MA等[19]对 Ti600合金中片层状 α相在

热变形过程中的演化特征的研究结果相似，可以用图

7 来表示。其基本过程可描述为：具有针状 δ 相的
GH4169 合金在压缩变形的作用下，原始晶粒逐渐沿

与压缩轴垂直的方向拉长，晶内和沿晶的针状 δ相由
于承受变形而逐渐发生弯曲甚至扭折；当应变量继续

增大时，部分 δ相通过刚性旋转到与压缩轴垂直的方

向；最终，在温度和表面张力驱动力作用下，δ 相完
成了向球状的转变及溶解过程。分析可知，δ 相在动
态溶解过程中的形貌演化特征主要与 δ相与基体之间

的协调变形有关。由于在 GH4169 合金中，δ 相相对
而言是硬相而基体为软相，所以变形主要集中在基体

上；随着应变量的增大，由于机械性能的差异，两者

的变形不能继续保持协调状态，因此，δ 相主要以弯
曲、扭折和切断等变形方式来协调强烈的塑性变形， 
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图 6  在不同应变量下 δ相时效态 GH4169合金的 OIM图及 TEM像(1 000 ℃, 10−3 s−1) 

Fig.6  OIM maps and TEM images of δ-processed GH4169 alloy deformed to different strains (1 000 ℃, 10−3 s−1): (a) OIM map at 

strain of 0.3; (b) OIM map at strain of 0.5; (c) TEM micrograph showing substructures around needle-shaped delta phase (ε=0.3); (d) 

Magnified (TEM) micrograph showing dislocation walls in region A of Fig.6(c) (ε=0.3) 

 

同时在界面能降低的驱动力下 δ相发生进一步溶解。
需要指出的是，δ 相在变形过程中的溶解并非如图 7
所示是均匀进行的，在变形初期就可能有球状 δ相出
现，只是相对含量较少而已。 

δ相的静态溶解过程基本依赖于扩散过程(长程扩
散或界面扩散)，因此需要的时间比较长，动力学表现
较为缓慢[8−9]。而形变使 δ相的溶解时间大大缩短，这
主要与溶质原子的扩散行为密切相关。据报道[20]，位

错和空位对析出相的溶解也可以起到一定的作用。在

高温变形条件下，由于大量高密度位错及空位等缺陷

在变形过程中产生，为溶质原子的扩散提供了众多高

速率扩散通道。同时，应变的不均匀性使部分 δ相发
生溶断或扭折，导致具有小曲率半径的 δ相界面增多。
根据吉布斯−汤姆森方程，小曲率半径附近的溶质平
衡浓度要高于大曲率半径附近的溶质平衡浓度，因此

加速了 δ相溶解过程的进行。另外，由于 δ相与基体

之间为非共格关系[21]，而非共格界面是空位产生的有

效根源，因此，应力场诱使在界面处产生的空位游离

正在溶解的 δ相，使组成 δ相的溶质原子流向基体。
以上这些原因归根结底是由于形变促进了溶质原子的

扩散过程。SELLARS 等[22]认为，变形过程中位错、

空位对珠光体球化速率产生促进作用的主要原因在于

形变作用下相应的原子扩散系数 D的增大。因此可以
推断，高温变形同样使 GH4169合金中的原子扩散系
数增大，而由于宏观的扩散距离正比于 Dt ，原子在
溶解过程中的扩散距离是一定的，因而 δ相完成溶解
所需的时间缩短。 

δ 相在 GH4169 合金高温变形过程中发生持续溶
解，对其动态再结晶行为产生了很大影响(见图 3)，δ
相诱发动态再结晶形核成为其动态再结晶机制之一

(见图 6)。HUMPHREYS 等[23]认为，由于基体的储能

太低，无法使核心长大，因此，由颗粒诱发形核所形 
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图 7  δ相在高温变形过程中的演化示意图 

Fig.7  Schematic diagrams showing evolutional features of δ phases during hot deformation 

 

成的再结晶晶粒很可能是通过连续的点阵旋转形成

的。颗粒诱发形核发生的临界颗粒直径 dc可以简化表

示为 

2/1
1

c ⎟
⎠
⎞

⎜
⎝
⎛=

TZ
Kd                                 (1) 

式中：K1为常数；T为变形温度；Z为 Zener−Hollomon
参数。由式(1)可知，颗粒诱发形核发生的临界颗粒直
径(dc)与 Zener− Hollomon(Z)参数和变形温度(T)有关，
较高的 Z 值和适中的 T 值有利于临界颗粒直径的减
小，使颗粒诱发形核现象易于发生。但对于 δ相时效
态 GH4169 合金来说，δ 相的尺寸大小也同样随着 Z
和 T 值的变化而变化，因此，δ 相诱发动态再结晶形
核现象能否发生主要取决于一定 Z和 T值条件下的临
界颗粒直径以及 δ相的溶解速度。同时，以晶界弓出
形核为主的非连续动态再结晶也会在 δ 相时效态
GH4169合金中发生(见图 6(a))，由于 δ相沿晶界析出
对晶界迁移起到了很大的抑制作用，因此，非连续动

态再结晶的发生同样与 δ相在一定变形条件下的溶解
行为密切相关。 
 

4  结论 
 

1) 随着变形温度的升高或应变速率的降低，δ相
时效态 GH4169合金中 δ相的含量逐渐减小，合金动
态再结晶晶粒尺寸和体积含量逐渐增大。 

2) 在高温变形过程中，δ相的基本形貌演化特征
为由长针状溶解成为短针状乃至球状，针状 δ相会发
生弯曲、扭折和切断等以协调塑性变形。 

3) 形变对溶质原子的扩散过程起到促进作用，使
δ 相的溶解时间大大缩短；位错、空位和曲率在高温
变形条件下 δ相的溶解过程中起到重要作用。 

4) δ相时效态 GH4169合金高温变形的动态再结
晶机制主要有 δ相诱发动态再结晶形核和非连续动态
再结晶形核，具体的形核控制机制与一定变形条件下

δ相的溶解行为有关。 
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