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摘  要：通过对一种镍基铸造 K417G 高温合金进行 760 ℃/645 MPa、900 ℃/315 MPa 和 950 ℃/235 MPa 3 种条件下

的蠕变性能测试，并采用扫描电镜、透射电镜等实验方法对蠕变后高温合金微观组织进行表征，分析不同条件下的蠕

变机理，并对比分析蠕变前后合金中碳、硼化物的形态、分布、晶体结构，研究不同蠕变温度和应力条件对碳、硼化

物析出和演变行为的影响，并揭示碳、硼化物对镍基高温合金不同条件下蠕变性能的影响。结果显示，K417G 高温合

金的蠕变寿命随着蠕变条件由 760 ℃/645 MPa 向 900 ℃/315 MPa 和 950 ℃/235 MPa 转变先升高后降低。760 ℃/645 

MPa 下，蠕变裂纹产生于 MC 型碳化物的碎裂；900 ℃/315 MPa 下，蠕变裂纹一部分产生于晶界，另一部分产生于 MC

型碳化物碎裂；950 ℃/235 MPa 下，蠕变裂纹全部产生于晶界。在 760 ℃/645 MPa 下，MC 型碳化物不分解，晶界没

有析出细小碳、硼化物；900 ℃/315 MPa 下，MC 型碳化物分解产生 M23C6 型碳化物，晶界析出细小均匀分布的 M23C6

型碳化物和 M3B2 型硼化物；950 ℃/235 MPa 下，晶界 M23C6 型碳化物和 M3B2 型硼化物长大，呈条状分布。 
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多晶铸造高温合金具有制造成本低、中高温

（600~900 ℃）力学性能优异等优点，广泛应用于航空

发动机和燃气轮机等先进动力推进系统的热端部件[1,2]。

随着航空发动机及燃气轮机工作效率的不断提高，其涡

轮进口气体的温度越来越高，这对中高温条件下长期服

役的多晶铸造高温合金的力学性能提出了更高的要求。

因此，提高多晶铸造高温合金的力学性能势在必行。 

晶界强化是提高多晶铸造高温合金力学性能的重要

手段之一，为了提高高温合金的晶界结合力，通常在高

温合金中添加 C、B 等晶界强化元素[3]。铸造高温合金中

C 元素添加量一般为 0.05%~0.2% (质量分数)
[4-7]，B 元素

添加量一般为 0.01%-0.025% (质量分数)
[8,9]。然而常温下

C、B 元素在高温合金中的固溶度一般小于其添加值，因

此大部分 C、B 会偏析于枝晶间、晶界等区域。研究发现，

偏析于枝晶间和晶界的 C、B 元素易与 Ti、Cr、Mo 等合

金元素相结合形成碳化物和硼化物。其中碳化物析出相

主要有 MC 型、M23C6 型、M6C 型、M7C3 型等，硼化物

析出相主要有 M2B 型、M3B2型、M5B3型等。 

碳化物的析出会对高温合金的力学性能产生影响，

而不同类型、形态和分布的碳化物又会对高温合金力学

性能产生不同的影响。例如，高温合金凝固过程中产生

的 MC 型碳化物一般呈块状或汉字体状分布于晶界和枝

晶间区域，在较大应力作用下会发生碎裂或与基体界面

的脱离，萌生微裂纹。而当温度较高时，MC 型碳化物

又可能会发生分解，形成 M23C6 等其他碳化物[10,11]。

M23C6 型碳化物一般在高温合金时效或者变形过程中产

生，对合金力学性能的影响取决于其形态和分布。Qin
[5]

在研究长期时效对 K452 高温合金持久性能的影响时发

现，细小而均匀分布于晶界的 M23C6 型碳化物可以提高

铸造高温合金的持久寿命，而当 M23C6 型碳化物呈连续

的链状分布于晶界时，又会降低合金的持久寿命。Hu
[12]

分析了不同形态的晶界 M23C6 型碳化物对 Ni-Cr-W 基高

温合金拉伸性能的影响，认为分散的颗粒状 M23C6 型碳

化物可以提高合金的拉伸性能，而片层状的 M23C6 型碳
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化物容易开裂，会降低合金的强度和塑形。 

硼化物在高温合金中的析出含量一般较少，且大多

数分布于晶界。目前发现的几种硼化物成分相似，均主

要含 Cr、Mo 等元素，与 M23C6型碳化物成分相似。由于

B 为轻元素，常规手段很难探测到，因此容易将硼化物与

M23C6 型碳化物混淆。随着材料分析测试手段的不断进

步，采用 EELS（电子能量损失谱）、SIMS（二次离子质

谱仪）等手段已经可以探测到 B 元素，结合 TEM（透射

电镜）选区衍射斑点，可以成功区分硼化物和 M23C6型碳

化物。目前，针对硼化物的研究主要集中于硼化物类型

的鉴定、晶格结构及其与基体的取向关系分析等，针对

其形态和分布对高温合金力学性能的研究很少。 

蠕变性能是衡量高温合金力学性能的一项重要指

标，蠕变变形和断裂是高温合金在服役条件下主要的

失效方式之一。高温合金中晶界析出的碳、硼化物会

严重影响合金蠕变性能。因此，研究铸造高温合金碳、

硼化物析出相在铸造高温合金蠕变过程中的演变行为

对于揭示高温合金蠕变破坏机理，提高高温合金蠕变

性能具有重要意义。本实验选用 K417G 高温合金作为

研究对象，观察分析其蠕变前微观组织，然后对其进

行不同条件下的蠕变性能测试，观察蠕变后合金中碳、

硼化物的形态、分布以及晶体结构，揭示温度和应力

对晶界碳、硼化物析出和演变行为的影响以及碳、硼

化物对 K417G 高温合金不同条件下蠕变性能的影响。 

1  实  验 

K417G 高温合金的化学成分为(质量分数, %)：C 

0.18，Cr 9.00，Al 5.25，Ti 4.4，Mo 3.00，Co 10.00，

V 0.75，B 0.018，Zr 0.07，S≤0.010，P≤0.015，Ni

余量。在 10 kg 真空感应炉中熔炼母合金后，浇注入

预热温度为 850 ℃的模壳中形成蠕变试棒，用以进行

微观组织观察和蠕变性能测试。 

在铸态 K417G 高温合金蠕变试棒工作段处切取尺

寸为 Φ5 mm×5 mm 的圆柱样品，经过打磨、抛光后，

用成分为 20 mL HCl+5 g CuSO4+25 mL H2O 的腐蚀液进

行化学腐蚀，采用型号为 INSPECT F50 的扫描电镜观察

铸态下合金微观组织。采用型号为 CSS3905 蠕变实验机

进行蠕变实验，每种晶粒度样品各取 3 支进行平行实验，

实验结果取平均值。采用扫描电镜观察蠕变断口以及断

口纵截面组织，以分析蠕变断裂机制。在蠕变后试样上

切取薄片样品，经打磨至厚度为 50 μm后，对其进行双

喷处理，双喷液成分为 10% HClO4+90% C2H5OH，制备

出透射电镜试样。双喷温度为−20 ℃，电流为 40 mA。

采用 JEOL2100 透射电镜观察蠕变后微观组织和位错组

态，分析合金中碳、硼化物晶体结构。 

2  实验结果 

2.1  铸态 K417G 高温合金微观组织观察 

采用扫描电镜观察铸态 K417G 高温合金微观组织，

如图 1 所示。MC 型碳化物弥散分布于枝晶间和晶界处。

采用面积法统计 MC 型碳化物在晶界和晶内的分布情

况，结果显示，约 40%的碳化物分布于晶界，60%的碳

化物分布于晶内。共晶组织呈花状分布于枝晶间和晶界。 

直径干处的 γ 相́呈立方状，枝晶间的 γ 相́则呈不

规则状。经统计，枝晶干 γ 相́平均尺寸约为 650 nm。 

由图 1c 可以看到，K417G 高温合金晶界主要由

MC 型碳化物、共晶和 γ 相́组成。针对 MC 型碳化物

的 EDS 分析发现，MC 型碳化物主要组成元素为 Ti、

Mo 等，如图 1d 所示。 

2.2  K417G 高温合金蠕变结果 

对铸态下 K417G 高温合金分别进行 760 ℃/645 

MPa、900 ℃/315 MPa 和 950 ℃/235 MPa 3 种条件下

的蠕变性能测试，蠕变寿命如表 1 所示。K417G 高温

合金在 900 ℃ /315 MPa 条件下的蠕变寿命高于

760 ℃/645 MPa 和 950 ℃/235 MPa 条件下。 

2.3  K417G 高温合金蠕变后微观组织 

如图 2 所示为 3 种条件下 K417G 高温合金的蠕变

断口，其中，图 2d~2f 分别是图 2a~2c 中圆圈部分的 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 1  铸态 K417G 高温合金微观组织及晶界 MC 型碳化物 EDS 能谱 

Fig.1  Microstructures of as cast K417G superalloy: (a) carbide and eutectic in the grain, (b) γ  ́phase, and (c) grain boundary; (d) EDS 
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表 1  K417G 高温合金样品在 3 种条件下的蠕变寿命 

Table 1  Creep lives of K417G superalloy under three 

conditions 

Condition 760 ℃/645 MPa 900 ℃/315 MPa 950 ℃/235 MPa 

Creep life/h 87.5 113.9 70.0 

 

 

放大。760 ℃/645 MPa 下蠕变后，断口呈现明显的枝

晶特征。对断口进行放大可以看到，断口由尺寸为

10~30 μm 的韧窝组成，如图 2a，2d 所示。900 ℃/315 

MPa 下蠕变后，断口上仍可以观察到枝晶特征，并且

在裂纹萌生处出现了孔洞，断口由小尺寸的韧窝和大尺

寸的孔洞组成，如图 2b，2e 所示。而在 950 ℃/235 MPa  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 2  K417G 高温合金不同条件下的蠕变断口  

Fig.2  Creep fracture surfaces of K417G superalloy under different conditions: (a, d) 760 ℃/645 MPa, (b, e) 900 ℃/315 MPa, and    

(c, f) 950 ℃/235 MPa 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 3  K417G 高温合金不同条件下的蠕变断口纵截面组织  

Fig.3  Longitudinal section of creep fracture surfaces of K417G superalloy under different conditions: (a~c) 760 ℃/645 MPa,       

(d~f) 900 ℃/315 MPa, and (g~i) 950 ℃/235 MPa 
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下蠕变后，断口上已经观察不到枝晶特征，断口由大

尺寸孔洞组成，断面更加不平坦, 如图 2c，2f 所示。 

切取 3 种条件下蠕变断裂后样品断口纵截面，观

察断口附近微观组织，如图 3 所示。 

760 ℃/645 MPa 下蠕变后，晶界没有开裂，裂纹

呈穿晶模式扩展，如图 3a 所示。晶界和晶内 MC 型碳

化物均发生了碎裂，从而引起蠕变裂纹的萌生。没有

发现共晶组织的碎裂，如图 3b 所示。观察蠕变后晶界

微观组织，晶界没有细小析出相产生，如图 3c 所示。

900 ℃/315 MPa 下蠕变后，可以观察到部分晶界开裂，

此时裂纹呈现穿晶和沿晶混合模式扩展，如图 3d 所

示。合金中的 MC 型碳化物和共晶组织此时均发生了

碎裂，如图 3e 所示。同时，MC 型碳化物周围形成了

细小的析出相。晶界也产生了细小的析出相，呈链状

分布，如图 3f 所示。950 ℃/235 MPa 下蠕变后，晶界

大量开裂，此时蠕变裂纹主要呈沿晶模式扩展，如图

3g 所示。合金中的 MC 型碳化物未发生碎裂，而共晶

相发生了碎裂。MC 型碳化物周围产生了细小的析出

相。晶界析出相比 900 ℃/315 MPa 下蠕变后晶界析出

相尺寸更大，并且在局部区域发生了碎裂，引起晶界

微裂纹产生，如图 3h，3i 所示。 

采用透射电镜分析 900 ℃/315 MPa 和 950 ℃

/235 MPa 条件下蠕变过程中 MC 型碳化物周围析出

相，结果显示，2 种条件蠕变后 MC 型碳化物周围析

出相均为复杂立方结构的 M23C6 型碳化物，其晶格常

数约为 1.06 nm，与基体存在[001]M23C6
//[001]Matrix 取向

关系，如图 4 所示。 

采用透射电镜观察分析 900 ℃ /315 MPa 和

950 ℃/235 MPa 条件下蠕变过程中晶界析出相。结果

显示，2 种条件蠕变后晶界均析出了 2 种相：M23C6

型碳化物和 M3B2 型硼化物，如图 5 所示。其中，图

5b 为图 5a 中区域 3 的衍射斑点，区域 3 的析出相为

简单四方结构的 M3B2 型硼化物，其晶格常数约为

a=0.58 nm，c=0.32 nm，c/a=0.55。图 5c 为图 5a 中区

域 1 和 2 的衍射斑点，区域 1 和 2 的析出相为复杂立

方结构的 M23C6 型碳化物，其晶格常数约为 1.06 nm。 

根据蠕变断口观察以及蠕变后微观组织观察显

示，760 ℃/645 MPa 蠕变条件下，MC 型碳化物发生碎

裂导致裂纹萌生，呈穿晶模式扩展，晶界也没有碳、硼

化物的析出；900 ℃/315 MPa 蠕变条件下，MC 型碳化

物和共晶均发生了碎裂，导致裂纹萌生，呈穿晶和沿晶

混合模式扩展，晶界有细小的 M23C6 型碳化物和 M3B2

型硼化物均匀析出；950 ℃/235 MPa 蠕变条件下，共

晶的碎裂导致裂纹萌生，呈沿晶模式扩展，晶界 M23C6

型碳化物和 M3B2 型硼化物析出并长大，呈条状分布，

部分区域发生了碎裂，引起了晶界微裂纹，如表 2 所示。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 4  K417G 高温合金在 900 ℃/315 MPa 和 950 ℃/235 MPa 

条件下蠕变后 MC 型碳化物周围析出相 

Fig.4  Bright-field image (a) and SAED pattern (b) of the 

precipitates around MC carbide of K417G superalloy 

after crept at 900 ℃/315 MPa and 950 ℃/235 MPa 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 5  K417G 高温合金在 900 ℃/315 MPa 和 950 ℃/235 MPa 条件下蠕变后晶界析出相 

Fig.5  Bright-field image of the grain boundary precipitates of K417G superalloy after crept at 900 ℃/315 MPa and 950 ℃/235 MPa (a) 

and SAED patterns of area 3 (b) and area 1 and 2 (c) in Fig.5a 
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表 2  K417G 高温合金蠕变断裂模式以及微观组织变化 

Table 2  Creep fracture mode and microstructure variation of K417G superalloy  

Conditions Fracture mode MC carbide Eutectic Grain boundary M23C6 and M3B2 

760 ℃/645 MPa Transgranular Broken Not broken Not precipitate 

900 ℃/315 MPa Transgranular+intergranular Broken Broken Precipitate uniformly 

950 ℃/235 MPa Intergranular Not broken Broken Precipitate and grow up, partial broken 

 

3  讨  论 

3.1  K417G 高温合金蠕变断裂机理分析 

众多研究表明，高温合金中的 MC 型碳化物会对

其机械性能产生严重影响。例如，He
[13]在研究 M963

高温合金的蠕变性能时发现，MC 型碳化物与基体的

界面是蠕变裂纹产生的重要区域。Yang
[14]和 Liu

[15]等

的研究也证明，MC 型碳化物会引起高温合金中拉伸

和蠕变裂纹的萌生，并导致合金最终的破坏。另外，

共晶作为高温合金中的低强度相，也会引起裂纹萌生。

Wei
[16]研究发现，CM-681LC 合金拉伸过程中会在共

晶处产生裂纹。作者[17]在研究 K417G 高温合金拉伸性

能时也发现，MC 型碳化物和共晶是导致合金拉伸裂

纹萌生的主要原因。 

本研究中，MC 型碳化物和共晶分别对 K417G 高

温合金不同条件下的蠕变性能产生了不同的影响。根

据表 2 以及前面的分析结果，可以给出 K417G 合金在

3 种蠕变条件下的蠕变断裂机理示意图，如图 6 所示。

760 ℃/645 MPa 蠕变条件下，MC 型碳化物大量碎裂

成为引起蠕变裂纹萌生的原因。而由于 MC 型碳化物

主要分布于枝晶间和晶界区域，此时晶界强度高于晶

内强度，蠕变裂纹呈穿晶模式扩展，因此蠕变断口呈

现明显的枝晶特征，如图 6a 所示。900 ℃/315 MPa

蠕变条件下，MC 型碳化物和共晶都发生了碎裂，产

生微裂纹。而 900 ℃下合金的晶界已经有所弱化，因

此晶内 MC 型碳化物和共晶产生的微裂纹呈穿晶型扩

展，形成断口上的小尺寸韧窝形貌，而晶界 MC 型碳

化物和共晶产生的微裂纹呈沿晶型扩展，形成断口上

的大尺寸孔洞形貌，蠕变裂纹呈穿晶和沿晶混合模式

扩展，如图 6b 所示。950 ℃/235 MPa 蠕变条件下，

晶界上的共晶组织碎裂，产生微裂纹。由于 950 ℃下

晶界弱化严重，裂纹沿晶界扩展，在 2 个晶粒交界处

形成了断口上的大尺寸孔洞，如图 6c 所示。 

3.2  K417G 高温合金蠕变后碳、硼化物析出和演变机理 

根据断口纵截面观察，K417G 高温合金经过

900 ℃/315 MPa 和 950 ℃/235 MPa 条件下蠕变后，

MC 型碳化物发生分解，合金晶界析出了碳、硼化物。 

如图 3e和图 4 所示，在 900 ℃/315 MPa 和 950 ℃

/235 MPa 下蠕变后，K417G 高温合金中 MC 型碳化物

周围析出了细小的 M23C6 型碳化物。研究者将这种现

象归因于 MC 型碳化物分解，导致 M23C6 型碳化物析

出。而关于该现象的研究主要集中于高温合金时效过

程中微观组织演变。例如，Lvov
[11]和 Qin

[10]研究了 Ni

基高温合金中 MC 型碳化物分解机制，认为在长期时

效过程中，C 原子会从 MC 型碳化物中逐渐扩散至基

体中，与基体中的 Cr 原子等相结合，导致在 MC 型碳

化物周围析出 M23C6 型碳化物。因此，MC 型碳化物

周围 M23C6 型碳化物的形成是一个扩散控制的过程。

而蠕变过程中 MC 型碳化物的分解现象也有研究者发

现，例如，He
[13]在研究镍基高温合金 M963 蠕变过程 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 6  K417G 高温合金不同条件蠕变断裂机理示意  

Fig.6  Creep fracture mechanism diagram of K417G superalloy: (a) 760 ℃/645 MPa, (b) 900 ℃/315 MPa, and (c) 950 ℃/235 MPa 
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中微观组织演变时发现了 MC 型碳化物分解，形成

M6C 型和 M23C6 型碳化物的现象。这是因为，蠕变是

一个高温和应力较长时间共同作用的过程。在应力的

协助下，原子扩散速率会加快，因此会促进 MC 型碳

化物中 C 原子向基体的扩散，进而促进 MC 型碳化物

周围 M23C6 型碳化物的形成。 

如图 3f，3h 和图 5 所示，在 900 ℃/315 MPa 和

950℃/235 MPa 下蠕变后，K417G 高温合金的晶界析出

了 2 种相：M23C6 型碳化物和 M3B2 型硼化物。2 种析出

相呈链状均匀分布于晶界。研究表明[18]，M23C6 型碳化

物和 M3B2 型硼化物成分相似，都是富 Cr、Mo 等元素

相。并且 C 和 B 都是晶界强化元素，在晶界处都有偏

析现象，在蠕变过程中的高温和应力共同作用下，晶界

C 原子和 B 原子分别可以与晶界的 Cr、Mo 等原子相结

合，形成晶界碳化物和硼化物[19]。另外，晶界 MC 型

碳化物在蠕变过程中也会分解形成 M23C6 型碳化物，因

此晶界 M23C6 型碳化物的来源有 2 个：晶界 C 原子和

Cr、Mo 原子相结合以及 MC 型碳化物的分解。 

晶界 M23C6 型碳化物和 M3B2 型硼化物的析出又会

对 K417G 高温合金的蠕变性能产生影响。如图 3f 和图

6b 所示，在 900 ℃/315 MPa 蠕变条件下，晶界 M23C6

型碳化物和 M3B2 型硼化物呈细小颗粒状均匀分布于晶

界，没有发生碎裂或与基体的脱离，对晶界结合力具有

提高作用，从而提高合金的蠕变抗力。而在 950 ℃/235 

MPa 蠕变条件下，晶界 M23C6 型碳化物和 M3B2 型硼化

物长大，并且发生了相互连接，沿晶界呈条状分布，如

图 3h 和图 6c 所示，并发生了碎裂，促进沿晶裂纹的萌

生，如图 3i 所示，此时晶界 M23C6 型碳化物和 M3B2 型

硼化物会降低 K417G 高温合金的蠕变性能。 

4  结  论 

1）随着蠕变条件由 760 ℃/645 MPa 向 900 ℃

/315 MPa 和 950 ℃/235 MPa 转变，K417G 高温合金

蠕变寿命先升高后降低，稳态蠕变速率逐渐升高。  

2）760 ℃/645 MPa 下，K417G 高温合金中 MC

型碳化物发生碎裂，成为蠕变裂纹源，裂纹呈穿晶模

式扩展；900 ℃/315 MPa 下，MC 型碳化物部分碎裂，

且发生分解，形成 M23C6 型碳化物；950 ℃/235 MPa

下，MC 型碳化物没有碎裂，并分解形成 M23C6 型碳

化物。 

3）760 ℃/645 MPa 下，K417G 高温合金晶界没

有析出细小碳、硼化物；900 ℃/315 MPa 下，晶界析

出细小均匀分布的 M23C6 型碳化物和 M3B2 型硼化物，

阻碍晶界滑移，提高合金蠕变变形抗力；950 ℃/235 

MPa 下，晶界 M23C6 型碳化物和 M3B2 型硼化物长大，

呈条状分布，局部区域产生沿晶裂纹，降低合金蠕变

变形抗力。 

4）共晶在 760 ℃/645 MPa 下没有发生碎裂，在

900 ℃/315 MPa 和 950 ℃/235 MPa 下发生碎裂，成

为蠕变裂纹源。 
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Abstract: The creep property of a Ni-based K417G superalloy was tested at 760 °C/645 MPa, 900 °C/315 MPa and 950 °C/235 MPa, and 

then the microstructure after creep was characterized through scanning electron microscope (SEM) and transmission electron microscope 

(TEM). The creep mechanism under different conditions was analyzed. Moreover, by comparing the morphology, distribution and crystal 

structure of carbides and borides before and after creep tests, the influences of creep condition on the precipitation and ev olution of 

carbides and borides were investigated, and the effects of carbides and borides on the creep properties of Ni-based superalloy were 

revealed. Results show that as the creep condition varies from 760 °C/645 MPa to 900 °C/315 MPa and 950 °C/235 MPa, the creep life of 

K417G superalloy increases firstly and then decreases. At 760 °C/645 MPa, the creep crack initiates at the broken MC carbide; At 

900 °C/315 MPa, the creep crack initiates at both the broken MC carbide and grain boundary; At 950 °C/235 MPa, the creep crack initiates 

at grain boundary. In addition, at 760 °C/645 MPa, the MC carbide does not decompose, and there is no carbide or boride precipitate at the 

grain boundary; At 900 °C/315 MPa, the MC carbide decomposes and M23C6 carbide forms. M23C6 carbide and M3B2 boride precipitate 

uniformly at the grain boundary; At 950 °C/235 MPa, the M23C6 carbide and M3B2 boride at the grain boundary grow up and distribute as 

strip. 

Key words: Ni-based superalloy; creep; carbide; boride 
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