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摘  要：GH4169 合金是沉淀强化型镍铁基高温合金，在航空发动机、石油、核工业等领域已得到广泛应用。以往研究

表明，当使用温度超过 650 ℃时，其主要强化相 γ"会发生相转变，使强化相的体积分数和强化效应下降，限制了合金在更

高温度领域的应用。本研究在总结 GH4169 合金组织、析出相特征和相关性能的基础上，介绍 δ 相的析出和分布与合金性

能的关系，总结了该合金的成分改性特点，对该合金在 700 ℃甚至更高温度/低应力下长期使用的可能性做出了展望。 
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GH4169 合金(国外牌号 Inconel 718)是 20 世纪 60

年代发展的一种镍铁基高温合金，该合金具有较好的

高温力学性能、良好的热工艺和焊接性能，目前在航

空发动机涡轮盘、叶片、石油管道、核工业结构件等

领域得到广泛应用，年产量占据整个变形高温合金总

产量的 45%以上，其中美国 GE 公司所有发动机产品

的关键旋转类零部件中该合金的使用达到了 70%
[1-3]，

成为航空发动机历史上应用范围最广的镍铁基高温合

金材料。 

GH4169 合金是一种沉淀强化型变形高温合金，

含有 18%（质量分数）的 Fe，具有面心立方结构。由

γ 基体相、主要强化相 γ"、辅助强化 γ′相、δ 相和碳化

物等相组成[4,5]。在 650 ℃以下该合金具有较高的屈服

强度、较好的耐腐蚀能力、高温抗氧化性能和良好的

塑性、成形能力等[6]。随着航空发动机和地面燃气轮

机等对高温部件要求的不断提高，对 GH4169 合金的

使用温度也提出了更高的要求，达到 680 ℃或者更高

的温度[7]。但该合金在使用温度超过 650 ℃的高温环

境中，强化相 γ"会与基体相失去共格向 δ 相转变，强

化相的体积分数下降导致合金的高温强度等一系列性

能下降，限制了其在更高温度范围的使用 [8]，一般认

为 650 ℃为该合金的使用极限。 

本研究针对 GH4169 合金的组织和析出相特征，

综述了热变形和热处理过程中晶粒尺寸及形貌、组织

的演变规律，分析了热处理工艺与 δ 相析出、合金力

学性能的关系，总结了合金的成分改进和热处理的特

点，对该合金的应用和发展前景提出了展望。  

1  GH4169 合金的组织和析出相特点 

镍基高温合金的强化方式主要有固溶强化、析出

相强化以及晶界强化。对于 GH4169 合金，Mo、Co、

Cr、W 等元素主要固溶在基体相 γ 中，Ta、Nb、Al

等主要形成强化相 γ′和 γ"相。其中 γ′相为 Ni3(Al、Ti、

Nb)型，具有面心立方 LI2 结构，由于该相与基体 γ 相

的点阵常数接近，具有均匀弥散形核、共格、相界面

能低而稳定性高等特点，因此 γ′具有较高的组织稳定

性。γ"（Ni3Nb）相为体心四方 DO22 结构，δ（Ni3Nb）

相与 γ"相具有相同的分子式，但呈正交的 DOa 结构，

是 γ"的稳态相。该合金含有较高的 Cr 以提高抗氧化性

能；含有一定的 C，形成碳化物提高晶界的强化能力。 

在多数情况下，γ′相和 γ"相是以独立的方式析出

的。已有的研究表明，γ′析出温度在 593~816 ℃，溶

解温度在 843~871 ℃范围内；γ″相的析出温度约为

595~870℃，形成速度最快的温度在 732~760 ℃之间，

溶解温度为 870~930 ℃[9-11]。δ 相的析出温度范围为

780~980 ℃，析出最快的速度的温度为 900 ℃左右[12]，

在 1020 ℃附近可全部溶解。γ′相一般为颗粒状，尺寸

一般在 50~100 nm，其形貌尺寸小于 γ"相。研究表明

在某些温度区域存在 γ"相和 δ 相之间的相互转化，由

于 δ 相具有和 γ"相一样的分子式组成，其形成过程消

耗了 γ"相的形成元素 Nb，减少了 γ"相的数量，因而会

降低合金沉淀强化的效果，后面会详细介绍。 
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Radavich
[13]等认为合金中 γ"、γ′相和 δ 相可以通过

调整 Nb 的含量来确定，δ 相形成所需的 Nb 含量为

6%~8%，γ"相形成所需的 Nb 含量为 4%，γ′相可在小

于 4%Nb 的条件下形成。同时 γ"相、γ′相和 δ 相的成分

随热处理工艺的改变而变化较小。因此，国内外针对 γ"

相的转变及 δ 相的析出和固溶规律、δ 相形貌特征对合

金热变形组织和性能的影响等开展了广泛的研究。 

2  热变形和热处理工艺对析出相的影响 

鉴于该合金的微观组织对热加工工艺的敏感性，

掌握合金中相析出和溶解规律及工艺与组织、性能间

的相互关系，可以针对不同的使用要求制定合理的工

艺参数，能获得不同强度要求的合金部件。 

目前认为 δ 相的析出主要有晶内析出和晶界非均

匀析出 2 种模式[14]：当时效温度在 900 ℃以下时，δ

相在 γ′相和 γ″相析出之后在晶界和孪晶界处析出，呈

针状分布；在 900 ℃以上时效时，δ 相从 γ 基体中直

接形核析出，呈短棒状。δ 相的析出量也是与时间相

关的函数。王岩[15]、杨超[16]等研究了固溶温度和保温

时间对 δ 相析出含量的影响，δ 相的数量在 800980 ℃

随着保温时间的延长逐渐增多，析出峰值在 900 ℃附

近；随固溶温度的升高，其析出量和速率都有所降低，

如图 1a 所示。在高温固溶阶段，随着固溶温度的升高

δ 相的含量直线下降，如图 1b 所示，形貌也由初期的

长针状逐渐变化为短针状和球状。在不同温度下，δ 相

的析出速率及达到析出平衡的时间是不同的，在温度接

近 1000 ℃保温时，其溶解量可达到某稳定值，在更高

温度时可持续溶解。值得注意的是，对于不同的 Nb 含

量的 GH4169 合金，δ 相的析出峰值温度可能不同。 

γ"相析出时产生的较大畸变出现层错，可导致 δ

相的形成。J. X. Dong
[17]等人提出 γ"向 δ 转变的分步模

型，移动的位错与 δ 相作用形成层错，层错上形核形

成 δ 相，δ 相长入基体并生长拼接成针状。高温时效

阶段，δ 相的形貌在不同的温度范围内能进一步转变，

如在 927 ℃时 δ 相为针状，随温度升高逐渐向块状、

球状转化，但体积分数开始逐渐减小[18]。蔡大勇等[19,20]

对合金 δ 相的溶解动力学进行了研究，认为针状 δ 相

两端的尖角处及内部沟槽处溶解度不同，造成 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。

杨超[16]同样发现 δ 相的溶解过程为针状、短棒状、粒

状的演化规律。 

基于 γ"相、γ′相和 δ 相的不同析出和溶解温度特

点，研究人员已经围绕 δ 相析出和溶解为 GH4169 合

金设计了 3 种基本的热处理工艺[21]：高强热处理、标

准热处理和直接时效热处理，来获得不同数量和形态 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 1  δ 相体积分数与固溶保温温度和时间的关系 

Fig.1  Influence of dissolution temperature and holding time (lgt) 

on volume fraction of δ: (a) low temperature dissolution 

and (b) high temperature dissolution
[15,16]

 

 

的 δ 相和强化相以满足不同的使用条件；如标准热处

理的固溶温度常常在 δ 相溶解温度范围之间，低温双

时效后的试样晶界存在一定短棒状和颗粒状的 δ 相，

有益于消除缺口敏感性[22]。近年来该合金的终段温度

和等温锻造温度通常选择在 δ 相的溶解温度范围之

内，通过适量的 δ 相可控制热加工过程中的晶粒长大，

获得细晶组织以提高性能[15]。 

不同的时效温度，尤其是时效保温时间，对 δ 相

的形貌影响较大。GH4169 合金在长期时效过程中，γ"

和 γ′相不断粗化，当尺寸达到 0.1 µm 左右时，其强化

作用会有所减弱。在 1010 ℃高温回溶并二阶时效后，

充分析出了 γ'相和 γ"强化相，但却造成了合金晶内强

度明显高于晶界强度，晶界和晶内的强度不匹配，持

久寿命却明显降低[23]。同时 γ"向 δ 相不断转化导致 δ

相增多，如图 2 所示[24]。当时效时间为 5×10
4
 h 时，

γ"相的尺寸达到 500 nm 左右，同时在 δ 相周围出现贫

γ"相区，可能会析出有害相 σ 相和 α-Cr 相，影响合金

的性能；并且在相同的时效条件下，标准热处理后的

合金比在直接时效后合金中的 α-Cr 相少[25]。 

3  δ 相与力学性能的关系 

合金的晶粒度、析出相的尺寸、分布、数量均会 
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图 2  GH4169 合金在 650 ℃, 5×10
4 

h 时效后的组织形貌 

Fig.2  Morphologies of precipitated phases after aging treatment 

at 650 ℃ for 5×10
4
 h: (a) δ phase and (b) γ" phase and γ′ 

phase
[24] 

 

对合金的力学性能造成影响，对于 GH4169 合金，δ

的含量和形貌对合金的晶粒尺寸、力学性能等有很大

的影响。 

因此，通过调整热处理工艺获得不同的 δ 相来实

现不同的性能要求。 

通过 δ 相有效控制组织和细化晶粒，能提高合金

的强度。孔永华等[26]研究了固溶处理过程中晶粒的长

大规律，在温度达到 1000 ℃左右时晶粒度长大速率显

著提高，如图 3 所示。在 δ 相固溶线温度以上进行固

溶处理时，晶粒生长随温度升高快速增大，在低于固

溶温度线时，析出的 δ 相能阻碍晶粒的长大，晶粒的

长大速度缓慢。在热变形过程中，晶粒尺寸与热变形

参数密切相关，温度升高，晶粒增大；应变增大，晶

粒会有所减小[27]。 

固溶温度和保温时间对 GH4169 合金的硬度影响

比较明显，主要是通过影响强化相的含量来实现的，δ

相对合金的布氏硬度几乎没有影响。图 4 为不同时效

温度和时间条件下 FGH4169 合金的布氏硬度。可见，

800 ℃时效时 γ″的数量增加，导致合金的布氏硬度较

高；在更高温度范围内时效，γ″向 δ 相转化，随保温

时间的延长，δ 相的含量有很大变化，但布氏硬度的变

化很小。王岩等[28]发现随着固溶温度的提高和保温时

间的延长，δ 相不断减少，对晶粒长大抑制作用消除，

晶粒的长大速度明显加快，材料硬度降低。总的来讲， 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 3  固溶温度和时间对晶粒尺寸的影响 

Fig.3  Effect of solution temperature and time on grain size
[26] 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 4  时效温度和时间对硬度的影响 

Fig.4  Influence of aging temperature and time on the hardness 

of GH4169 alloy
[28]

 

 

温度升高，保温时间延长，材料的晶粒尺寸增大，硬

度降低，同时析出相的数量和位置的变化，均会导致

硬度的变化。 

δ 相的形貌和合金的性能密切相关。刘东等[29]通

过预锻后在 900 ℃的中间热处理获得了较多的 δ 相，

在晶界处呈颗粒和短棒状分布的 δ 相可以强化晶界，

阻止晶界的滑移，控制材料加工过程的晶粒长大，提

高高温持久性能和低周疲劳，减小缺口敏感性。同时

晶界上 δ 相的析出消耗了附近的 Nb，裂纹应力在出现

贫 γ'相和 γ"相的区域获得释放，可以在一定程度上减

少裂纹的扩展[30]，提高合金抗裂纹扩展能力。但 δ 相

对高温持久强度的强化是有一定限度的，研究表明 δ

相的数量过多或过少都能降低高温持久强度[23]，δ 相

的过分集中分布反而有利于裂纹的形成和扩展，造成

合金强度和塑性降低[31]，因此对 δ 相的析出含量要进

行控制。 

Kuo 等人[32]发现 δ 相的数量和分布与高温性能密

切相关，在无 δ 相时合金在 650 ℃/625 MPa 的持久寿

命大大延长，断裂延伸率和稳定蠕变速率也显著提高，
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断口形貌显示主要为韧性断裂和较少的穿晶断裂。孔

永华等[22]发现直接时效处理工艺下的合金中无 δ 相，

可以获得更好的蠕变寿命和断裂延伸率，与 Kuo 等人

的结果相似，主要归因于 δ 相析出时一定程度上消耗

了 Nb 降低了强化相 γ"的数量，无 δ 相时保持了较高

的 γ"含量。 

虽然 δ 相的形貌和分布会影响合金的高温强度和

塑性，但是其形貌也受到终锻温度的控制。在 δ 相的

析出温度范围内变形，可得到短棒状 δ 相；若变形量

不足，会形成针状组织严重影响性能。终锻温度在

900~930 ℃时，δ 相呈颗粒状分布于晶内和晶界，合金

性能优越；在 980 ℃终锻后直接热处理可以提高合金

的强度和疲劳性能。锻造及热处理中，析出的 δ 相会

部分溶解，工艺控制不当易造成奥氏体组织粗大，缺

口敏感性显著。一般在锻件的晶粒度较大时，δ 相在晶

内一般为针状，严重时呈魏氏组织，8 级左右晶粒度的

δ 相为短棒状，10 级或更细的晶粒中 δ 相多呈颗粒状。

颗粒状的 δ 相对提高力学性能有显著作用。Zhang
[33]等

发现在 950 ℃/0.005 s
−1

 变形条件下，变形断裂和溶解

断裂综合作用导致针片状 δ 相逐渐转化为球状。 

4  GH4169 合金的改型 

合金强化的途径主要有两方面，一个是增加强化

相及其稳定性，另一方面是减少有害相的析出。由于

GH4169 合金在高温时效和服役期间时，非稳态 γ"强

化相会向 δ 相转化，限制了其使用温度范围，近年来，

随着合金强化和设计理念的不断完善，GH4169 合金

也不断出现了新的改良型的成分，主要通过调整主要

合金元素和微量元素来提高组织的稳定性。 

P 是高温合金中普遍存在的重要微量元素，一般

认为 P 可以加剧凝固偏析和有害相析出，因此要控制

其含量。但新的研究发现 P 在变形高温合金中有一定

的益处，特别是和 B 的配合使用效果更显著[34]。Sun、

Guo 等人[35,36]通过调整 P 和 B 的含量来增加合金的持

久寿命和蠕变寿命，达到了较好的效果，如图 5 所示。

在高温条件下，晶界是材料的薄弱环节，加入一定量

的 P 和 B 后，可以降低合金元素在晶界的扩散，抑制

晶界开裂，降低晶界能。另外 P 能改善晶界析出相的

形态，会有更多颗粒状的 δ 相在合金中弥散析出，有

效阻碍位错运动，降低其稳定阶段的蠕变速率，增强

GH4169 合金的持久寿命，但对合金的抗拉伸强度并

没有显著影响。S 常常偏聚于晶界，对 GH4169 合金

的持久蠕变性能非常有害，可降低合金的拉伸塑性，

所有要严格控制 S 的含量[37]。 

在合金中通过增加 Al 和 Ti 的含量，可以形成更 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 5  磷和硼对 IN718 合金在 580 MPa 和不同温度下 

蠕变性能的影响  

Fig.5  Influence of P and B content on the creep rate of IN718 

alloy at 580 MPa
[36]

 

 

多的强化相。Al 和 Ti 的增加可以提高合金的 γ'和 γ"

相的溶解温度，增加 γ'和 γ"相的析出数量；若同时保

持了较高的 Nb 含量，δ 相的含量略微有所增加。图 6

为 Al、Ti 和 Nb 含量总和对 γ'、γ"含量的作用规律，

可以发现显著增加了强化相的数量[24]。Cao 等[38]通过

增加 Al、Ti 的总含量和 Al/Ti 比值，同时增加 W 和

Co 来代替 Fe，得到新的合金 Allvac 718Plus。Al 含量

增加后，在晶界处 δ 相逐渐由针状向颗粒转变，γ'、γ"

的析出形貌也会出现“三明治”、“包覆结构”等，随

着 Al 含量的提高，这种结构组织会逐渐增多，但同时

会促进 Laves 相和少量 M7C3 和σ 相的析出[39]。图 7

为 Al、Ti 和 Nb 含量总和与合金持久性能的关系[40]，

其总含量对合金在 700 ℃不同应力条件下的高温持久

性能有显著影响，对应的原子分数在 7%附近时性能有

最佳值。 

相比普通合金，高含量 Al 的合金其使用温度提高

了 30 ℃，合金的室温和 680 ℃的抗拉强度明显提高[41]，

这要由于 γ"/γ'的包覆结构相对稳定；但晶界析出的较 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 6  Al、Ti 和 Nb 含量对强化相析出量的影响 

Fig.6  Effect of content of Al+Ti+Nb on the precipitation of γ'+γ"
[24] 
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图 7  合金 700 ℃持久性能与 Al、Ti 和 Nb 含量的关系 

Fig.7  Effect of content of Al+Ti+Nb (at%) on 700 ℃ stress 

rupture lives of modified alloys
[40] 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 8  改进型和普通 718 合金的持久寿命 

Fig.8  Comparison of stress rupture life of two kinds of Inconel 

718 alloy at 680 ℃, 700 MPa
[42]

 

 

多的 Laves 相和 σ 相，降低了合金的拉伸塑性，同时

合金的室温冲击性能也显著下降。图 8 为 Du 等人[42]

通过增加 Al、Ti 及 P、B 等元素得到的改型 Inconel  

718 合金，其持久断裂寿命显著提高。该合金在

680  ℃，1000 h 的长期时效中，强化相并没有发生明

显的转变，相对比较稳定。Mg 元素同样易在晶界偏

聚，Mg 含量的提高，δ 相数量增加不明显，但由连续

片状分割为不连续的球状，分布更加均匀化，改善合

金的塑性，可以提高持久寿命和降低裂纹扩展速率
[22]。 

5  展  望 

GH4169 在航空航天领域已经获得了广泛的应用，

目前航空发动机的很多部件，如涡轮盘、叶片、机匣、

紧固件、等均采用了 GH4169 合金，这些部件的特点

多为高温高应力的服役状态，对其持久寿命和蠕变寿

命的要求在 10
3 数量级，使用温度局限在了 650 ℃以

下。通过对合金的成分进行微调，提高强化相的数量

和稳定性，提高晶界的强度，可以进一步提高其在航

空等领域高温部件的使用范围。另外，在能源领域，

当前各国都在启动 700 ℃级超临界电站锅炉的建设，

过热器等管材内部要承受 700 ℃蒸汽温度，管壁外要

承受 750 ℃左右的高温炉火的辐射，承受烟气高温氧

化和腐蚀；而目前可能满足 700 ℃级超临界电站过热

器管持久强度基本要求的只能是处于高强度的镍基和

镍铁基高温合金，如 Inconel740、Inconel617、HR6W、

GH2984 等。GH4169 合金含有 18%左右的 Fe，相对

成本较低，通过调整合金成分、改进热处理制度增强

γ'和 γ"相的析出，同时提高晶界的强度，有望使GH4169

合金在 700 ℃甚至更高温度下及较低的应力条件下获

得较好的持久寿命。因此通过晶界和晶内强度匹配设

计，对强化相、δ 及其它析出相来进行控制，来探索

GH4169 合金在 700 ℃的使用性能的理论和技术是未

来该合金的发展方向之一。 

6  结  语 

综上所述，GH4169 合金已成为国防建设和经济

建设中不可缺少的一类重要材料。由于其主要强化相

γ"和稳定相 δ 对热处理温度和时间的敏感性，以及其

分布和组成对合金高温力学性能的显著影响，造成了

其复杂的热变形和热处理工艺。因此，针对合金不同

力学性能的要求和特点，可以通过调整合金成分和相

应的热加工工艺来提高强化相的稳定性，达到强化晶

界晶内强度的目的，同时对合金成分进行不断的调整，

进一步扩大 GH4169 合金的使用温度范围。 
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New Research Development of Superalloy GH4169 
 

Zhao Xinbao, Gu Yuefeng, Lu Jintao, Yan Jingbo, Yin Hongfei  

(Xi’an Thermal Power Research Institute Co., Ltd, Xi’an 710032, China) 

 

Abstract: Precipitation strengthening Ni-Fe based superalloy GH4169 has been widely used in aircraft engine, petroleum, nuclear 

industrial etc. Previous papers indicated that the phase transition from γ" to δ was performed when the temperature exceeded 650 ºC. The 

reduction of strengthening phase amount degraded the mechanical properties and the application range. This paper summarized t he 

characteristics of composition, microstructure and precipitated phases of GH4169 alloy. The influences of heat treatment and heat 

deformation process on the stability of microstructure and mechanical properties were reviewed, and the mechanical properties  were 

affected by the morphologies and distribution of δ phase. The composition features of the modified alloy were concluded. In addition, the 

future trends and the possibility of GH4169 alloy to satisfy the use requirement for the 700 ºC advanced ultra-supercritical power plants 

were proposed. 

Key words: Ni-Fe based superalloy; precipitated phases; heat treatment; mechanical properties  
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