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摘  要：为了研究镍含量 (5、15、25 和 35，at%) 对 Co-8.8Al-9.8W 基高温合金时效组织演变及 γ′强化相溶解行为的影

响，运用 SEM、XRD 等对时效处理后合金的 γ′相微观组织结构演变、γ′相相转变温度和显微硬度进行了研究。结果表

明，Ni 含量增加，γ′相溶解温度出现不同程度的提高，γ′相的体积分数也在逐渐增加。当 Co-8.8Al-9.8W 合金中 Ni 添加

量为 25%时，γ′强化相的溶解温度达到了 1100 ℃。合金固相线温度和 γ′相的形貌未发生明显变化。4 种不同镍含量合

金经 900 ℃/50 h 热处理后，基体均为典型的 γ/γ′两相组织。经 900 ℃/100 h 热处理后，γ′相的体积分数出现不同程度的

降低，且 γ′相发生了明显的粗化。对 4 种合金 900 ℃/50 h 和 900 ℃/100 h 的显微硬度测量结果表明，当 Ni 含量由 5%

增加至 15%时，其显微硬度升高；当 Ni 含量进一步增加时，合金的显微硬度却降低。合金的时效处理时间由 50 h 延长

至 100 h 时，γ′相的体积分数减少并伴随着 γ′相的粗化，导致 Co-8.8Al-9.8W 基合金的显微硬度降低。  
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随着高温合金在航空发动机和电站汽轮机中的广

泛应用，对高温合金的工作温度和使用要求越来越高。

钴基高温合金因其具有较好的抗氧化、抗热腐蚀及抗

硫化作用而主要用于航空航天、发电系统、工业燃气

轮机、核工业、石油化工等领域的热端部件[1]。相对于

得到广泛应用的镍基合金来说，传统钴基合金的强化方

式主要为固溶强化及碳化物的弥散强化，使得合金的高

温强度较低而限制了其在高温条件下的应用[2,3]。 

为了得到与 Ni 基高温合金中相同的 γ′-A3B 型强

化方式，学者对钴基高温合金进行了研究。在 Co-X

二元合金中曾经报道过 Co3X 型 (X=Ti，Al，Nb，Ta，

W) L12 结构的亚稳态有序析出相，但是这些相在温度

大于 600 ℃时变得不稳定[4-7]，热稳定性较差[8]。2006

年，Sato 等人报道了在 Co-Al-W 三元合金中形成了一

种有序的 L12 型亚稳定性的 γ′-Co3(Al, W) 相[9]。这些

析出相呈立方形微观形貌，与镍基合金中均匀分布在

γ-Ni(fcc) 基体中稳定有序的 L12-Ni3(Al, Ti) 相相似。

合金中添加一定量的 W 和 Al 元素，会形成能够在

900 ℃下稳定存在的 L12 型 γ′-Co3(Al, W) 相。 

对于 γ′相强化的镍基高温合金来说，合金化是提

高 γ′相溶解温度和体积分数，进而提高合金承温能力

的有效途径[1,10]。对于新型 Co-Al-W 高温合金来说，

提高合金中 γ′强化相的溶解温度，有助于提高合金的

高温综合性能[11-15]。因此，为了进一步提高 Co-Al-W 合

金中 γ′相的高温稳定性，国内外学者研究了第 4、第 5

组元对合金中 γ′相溶解温度和热稳定性的影响[9,16-22]。除

了 Fe 和 Re 元素，所有微合金元素均不同程度地提高

了 Co-Al-W 合金中 γ′的溶解温度。其中 Nb, Ta 和 Ti

元素在增加合金中 γ′的溶解温度和提高合金的高温强

度方面效果最好[23-26]。合金在 1000 ℃以上的高温强

度接近或超出多组元复杂成分的镍基合金。基于此，

具有 γ/γ′两相结构的 Co-Al-W 基高温合金引起了学者

的关注。 

但是，在发展新型 Co-Al-W 合金时仍存在以下难

点。首先，γ′相的溶解温度较低，γ/γ′两相组织在高温

下不能稳定存在。其次，合金中 γ/γ′两相区较窄，容易

析出降低合金高 温组 织稳定性的 χ(D019)-Co3W, 

β(B2)-CoAl 或 µ(D85)-Co7W6 等二次相[9,25]。第三，添

加微合金化元素会影响 Co-Al-W 合金的固相线温度，

降低固溶温度，不利于减缓合金的凝固偏析。研究显

示，Co-Al-W 合金中添加 Ni 元素后，可以扩大 γ/γ′两

相区以减少二次相的析出，在提高 γ′相溶解温度的同
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时，不会明显影响合金的固相线温度[27]，进而提高合

金的组织稳定性和高温性能。 

目前，关于 Ni 元素对新型 Co-Al-W 基合金时效

过程中组织的演变和稳定性的研究较少。本实验在前

期研究工作的基础上 [28-30]，对 4 种不同 Ni 含量

Co-8.8Al-9.8W 合金高温时效热处理过程中的组织演

变、γ′相溶解温度、γ/γ′两相组织稳定性和合金的显微

硬度进行了研究。 

1  实  验  

实验用 Co-8.8Al-9.8W-xNi (x=5，15，25，35，at%)

合金的名义成分如表 1 所示。为了表述方便，按 Ni

含量依次命名为 5Ni，15Ni，25Ni 和 35Ni 合金。在非

自耗真空电弧熔炼炉内反复熔炼 5 次制备试验试样。

由于 Al 的熔点较低且容易蒸发，制备合金时加入的量

较理论含量稍多。根据实验需要，制备合金的固溶和

时效处理条件分别 1300 ℃/8 h (水冷)+900 ℃/50 h 

(空冷) 和 1300 ℃/8 h (水冷)+900 ℃/100 h (空冷)。 

采 用 NETZSCH STA 449C 同 步 热 分 析 仪 

(TG-DTA)测量合金的相转变温度，温度范围为室温

~1500 ℃，升温速率为 10 ℃/min。γ′相溶解温度即为

升温曲线中吸热峰对应的峰值温度，固相线温度为

1400~1500 ℃范围内熔化吸热峰斜率的最大切线与基

线切线交点的温度。 

金相样品经 5%高氯酸和 95%乙醇的混合液 

(vol%)电解腐蚀。使用 JSM6700F 型场发射扫描电子

显微镜的二次电子模式对微观组织进行观察。参照

ASTM E562-11 标准[31]，用网格法确定热处理后 γ′相

的体积分数。每种合金不同热处理状态下分别使用 3

张不同视场下的照片统计 γ′相的体积分数，并取平均

值作为 γ′相的体积分数。使用 XRD (D/Max-2400) 分

析合金的物相组成，扫描速度为 4°/min，扫描范围

20°~100°。使用 HV-1000 维氏显微硬度仪测量合金的

硬度。每个样品测试 10 次，取平均值作为实验的统计

结果。 

2  结  果 

2.1  相转变温度 

使用 1300 ℃/8 h 固溶处理和 900 ℃/50 h 时效热

处理的 γ/γ′两相合金进行 DTA 测试。表 2 为根据 DTA

升温曲线确定 4 种合金的 γ′相溶解温度、合金固相线

温度、液相线温度以及 ΔTγ′-solvus（每添加 1 at%的 Ni

对 γ′相溶解温度的提高幅度）。由表可知，不同含量

Ni 元素对 Co-8.8Al-9.8W 合金的固相线温度变化影响

不大。这与 Co-Ni 二元合金相图的变化趋势是一致的。

合金中 γ′相溶解温度随 Ni 含量的增加而升高，且均高

于基础合金。从 5Ni 到 35Ni 合金 γ′相溶解温度分别为

1041、1022、1100 和 1078 ℃。添加 Ni 元素后合金的

固相线温度随着 Ni 含量的增加没有发生明显变化，均

在 1447~1456 ℃之间。 

 

表 1  Co-8.8Al-9.8W 基合金的名义成分 

Table 1  Nominal composition of Co-8.8Al-9.8W base superalloys (at%) 

Superalloy Shortened form Al W Ni Co 

Co-8.8Al-9.8W-5Ni 5Ni 8.8 9.8 5 Bal. 

Co-8.8Al-9.8W-15Ni 15Ni 8.8 9.8 15 Bal. 

Co-8.8Al-9.8W-25Ni 25Ni 8.8 9.8 25 Bal. 

Co-8.8Al-9.8W-35Ni 35Ni 8.8 9.8 35 Bal. 

 

表 2  Co-8.8Al-9.8W 基合金 γ′相溶解温度和固相线温度 

Table 2  γ′ solvus and solidus temperatures of Co-8.8Al-9.8W base superalloys 

Superalloy 
γ′ solvus temperature/℃ 

onset/peak/finish 
Solidus temperature/℃ Liquidus temperature/℃ ΔTγ′-solvus 

Co-8.8Al-9.8W -/1016/- 1449 - - 

5Ni 1004/1041/1059 1450 1476 5 

15Ni 988/1022/1042 1456 1478 0.4 

25Ni 1087/1100/1113 1447 1475 3.36 

35Ni 1062/1078/1091 1450 1474 1.77 
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图 1 为 Co-8.8Al-9.8W 基合金的 X 射线衍射图谱。

由图可以看出，不同 Ni 添加量合金的相组成主要为 γ′

相、γ-Co 固溶体和 CoCx 相，没有其它有害二次析出

相。其中 CoCx 相的存在可能是由于合金在熔炼过程

中引入 C 元素所致。由于 γ′相是 γ 固溶体中有序的超

点阵结构，因此，当晶面指数{hkl}全是偶数或全是奇 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 1  Co-8.8Al-9.8W 基合金 XRD 图谱 

Fig.1  XRD patterns of Co-8.8Al-9.8W base superalloys 

数时，衍射峰处 γ′和 γ 两相能够共同存在；如果晶面

指数为混合型时则在衍射峰处只出现 γ′相。 

2.2  微观组织 

图 2 为含镍 Co-8.8Al-9.8W 合金经 900 ℃/50 h 与

900 ℃/100 h 热处理后的微观组织。由图可知，4 种合

金中 γ′相形状为立方形，且均匀分布于 γ 基体中，没

有有害二次相析出。但 γ′相的微观形貌随 Ni 含量的增

加和时效热处理时间的增加发生变化。除了 35Ni 合金

中的 γ′相依然保持较高立方度外，其它 3 种合金中 γ′

相的边角处变得圆滑，趋向于球化（如 25Ni 合金，图

2g）。合金时效时间由 50 h 增加至 100 h 时，γ′相出现

了局部粘结聚集、粗化和不规则状，如长条形、L 形

等。此外，合金经过 100 h 时效处理后，γ 相通道随

Ni 含量的增加逐渐变窄（图 2e~2h）。随着 Ni 含量增

加，合金中 γ′相的尺寸增大较为显著，但 5Ni 合金中

γ′相的尺寸变化不大。时效时间增加，合金中 γ′相的体

积分数呈减少趋势。当 Ni 含量从 5%增加至 25%时，

γ′相的体积分数呈减小趋势，而 35Ni 合金中 γ′相的体

积分数减小的幅度不大。4 种合金中 γ′相时效过程中

的微观组织演变及 γ′相的体积分数如表 3 所示。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 2  不同 Ni 含量 Co-8.8Al-9.8W 合金热处理后的微观组织 

Fig.2  Microstructures of Co-8.8Al-9.8W base superalloys after heat treatment at 900 ℃ for 50 h (a~d) and 100 h (e~h): (a, e) 5Ni,  

(b, f) 15Ni, (c, g) 25Ni, and  (d, h) 35Ni 

 

表 3  含镍 Co-8.8Al-9.8W 合金热处理后 γ′相的形貌和体积分数 

Table 3  Morphologies and volume fractions of γ′ phase in Co-8.8Al-9.8W base superalloys after heat treatment  

Aging time/h Morphology, Content 5Ni 15Ni 25Ni 35Ni 

50 
Morphology of γ′ phase 

Cuboidal Cuboidal Cuboidal Cuboidal 

100 Near Cuboidal Near Cuboidal Near spherical Cuboidal 

50 Volume fraction of γ′ 

phase/% 

75.6 82.3 85.4 82.9 

100 70.8 68.8 77.5 80.4 
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2.3  显微硬度 

图 3 为 4 种不同 Ni 含量 Co-8.8Al-9.8W 合金分别

经过 900 ℃/50 h 和 900 ℃/100 h 热处理后的显微硬

度。由图可知，4 种合金经过 50 h 热处理后，显微硬

度(HV)由 5Ni 合金的 3350 MPa 增加至 15Ni 合金的

3730 MPa，而且升高幅度较为明显。随后又逐渐降低

至 35Ni 合金的 3340 MPa。时效热处理时间延长至 100 

h 后，5Ni 合金除外，其它合金的显微硬度随 Ni 含量

的增加而降低。而且，Ni 含量越高，显微硬度的下降

幅度越明显。对于 Ni 含量大于 5%的同种合金，显微

硬度随着时效热处理时间的延长而降低，并且合金中

镍含量越高，显微硬度随时效时间延长下降的幅度越

大，不同时效处理条件下同种合金的显微硬度相差为

240～300 MPa。 

3  分析与讨论 

3.1  Ni 含量对合金 γ/γ′两相组织的影响 

Carroll 等研究添加不同含量难熔元素对 γ/γ′两相

组织的镍基高温合金中 γ′相微观组织和高温性能的影

响时发现[32,33]，当 γ′相的形貌为球形时合金的抗高温

蠕变性能降低。Calliari 等在研究镍基 Udimet720 高温

合金时发现[34]，只有当 γ′析出相的平均尺寸大于 500 

n m  时， γ ′相的形状才能从球形转变为立方形。

Shinagawa 在对 Co-10Al-7.5W-xNi (x=10，40，50，60，

at%) 合金的研究结果表明[27]，经 900 ℃/168 h 时效

处理后，Ni 含量增加，合金中 γ′相的立方度逐渐减小，

逐渐转变为近球形。这 2 种对 γ′相形状和尺寸的研究

结果不同，可能与合金的体系有关。本研究中 4 种合

金经 900 ℃/50 h 和 900 ℃/100 h 热处理后，25Ni 合

金 γ′相微观形貌由立方形转变为近球形 (图 2)。4 种合

金中 Ni 的最高添加量为 35%，合金中 γ′相形貌随时效

时间的变化与 Shinagawa 等人所研究的低 Ni 合金 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 3  Co-8.8Al-9.8W 基合金经过不同热处理后的显微硬度  

Fig.3  Microhardness of Co-8.8Al-9.8W base superalloys after 

heat treatment 

变化基本一致。而当 Ni 含量增加时，γ′相的微观形貌

趋向球形的转变更为明显。这就说明 Ni 含量会对合金

中 γ′相的形貌产生影响。另外，较长的时效处理时间

有利于 γ′相的稳定析出，甚至使强化相接近于热力学

平衡状态。因此，热处理制度也会影响合金中 γ′相的

数量和形状。本研究中对 4 种合金最高的时效处理时

间为 100 h，随着时效处理时间的增加，合金微观组织

中 (图 2e~2h)，小尺寸的 γ′相逐渐消失，在界面能降

低的驱动力作用下，小尺寸 γ′相出现聚集和长大，逐

渐变成大尺寸的 γ′相。结合表 3 中对 γ′相形貌和体积

分数的分析可以看出，γ′相的长大过程并没有达到热

力学平衡状态。合金中 γ 相通道和 γ′相的体积分数随

Ni 含量的增加逐渐变小，但 γ′相的尺寸则在逐渐增大。 

3.2  Ni 含量对 γ′相溶解温度的影响 

通常情况下，镍基高温合金的高温蠕变强度与合

金中 γ′相的体积分数、γ/γ′两相的晶格错配度以及强化

方式相关[35]。Co 在镍基高温合金中的主要作用是通过

固溶强化基体，降低基体的堆垛层错能以及 Al 和 Ti

元素在基体中的溶解度，从而增加 γ′相的数量，提高

γ′相的溶解温度和合金的抗蠕变能力[36]。这种作用与

Ni 在钴基高温合金中所起的作用相类似。Chen 通过

第一性原理对 Co-Al-W 合金中 γ′相的模拟计算结果表

明[20]，γ′-Co3(Al, W) 相晶胞中加入 Ni 元素能降低其

与最邻近原子之间的结合能，增加 γ/γ′两相的结合能，

进而提高 γ′相的稳定性。 Shinagawa 对 Co-10Al- 

10W-xNi 合金的研究表明[27]，合金中 Ni 元素含量从

10%增加至 60%时，γ′相溶解温度也由 1052 ℃增加至

1146 ℃。本研究中 Co-8.8Al-9.8W-xNi 合金的 γ′相溶

解温度随 Ni 含量的增加，依次为 1041、1022、1100

和 1078 ℃（表 2 所示）。这与文献[27]的研究结果不

同的是，γ′相溶解温度并没呈现出近线性的增加趋势。

当合金中 Ni 元素含量较高时，Ni 对 γ′相溶解温度提

高的程度比较明显。另外，Co-8.8Al-9.8W 基础合金

中每添加 1 at%的 Ni 元素对 γ′相溶解温度的提高幅度

较小。  

3.3  Ni 含量对显微硬度的影响 

一般来说，金属材料硬度和强度的变化规律是一

致的。传统钴基高温合金 GH605 和 DZ40M
[37,38]的强

化主要依靠对 γ 基体的固溶强化与碳化物强化，其显

微硬度小于 3200 MPa，但新型 Co-Al-W 合金经过

900 ℃/50 h 的时效处理后显微硬度可达 4770 MPa
 

[39]，远远高于传统钴基高温合金的硬度，这与钴基合

金的强化方式有直接关系。本实验中合金经 900 ℃/50 

h 热处理后，显微硬度先增加后减小。其中 15Ni 合金

的显微硬度最大，且远远高于其它 Ni 含量的合金。合
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金经 900 ℃/100 h 时效处理后，显微硬度的变化与

900 ℃/50 h 热处理的变化相同，只是 5Ni 和 15Ni 合

金增加的幅度较小，之后随 Ni 含量的增加而降低（如

图 3）。总体来说，经过短时热处理后合金的显微硬度

较长时热处理的高。从 γ′强化相的含量来看，经 900 ℃

/50 h 热处理后，合金中 γ′相的体积分数大于对合金进

行 900 ℃/100 h 热处理合金强化相的体积分数。因此

可以推断出，合金的显微硬度与 γ′强化相的体积分数

有关，这与文献[39]的结果相符，只是不呈正相关的

关系（图 2 和表 3），其主要原因可能与合金中 γ′强化

相的尺寸有关[40]。γ′相尺寸增大，合金的硬度越小（图

2）。但相比传统钴基合金，新型钴基高温合金中 γ′相

对 γ 基体的强化效果较为显著。 

4  结  论 

1) Co-8.8Al-9.8W-xNi 合金的微观组织均为典型

的 γ/γ′两相组织。Ni 含量对合金固相线温度的影响较

小，但对 γ′相溶解温度的影响较为显著，提高的幅度

最高可达 84 ℃（Ni 添加量为 25%时），但合金中每

添加 1 at%的 Ni 对 γ′相溶解温度的提高幅度较小。 

2) 4 种合金经 900 ℃/50 h 时效处理后，γ′相的形

状主要呈立方状。随着时效处理时间延长，合金中 γ′

相的立方棱角出现不同程度的圆滑，其中 25Ni 合金较

为显著；且 γ′相的体积分数出现不同程度的降低，微

观组织出现明显的粗化，γ 相的通道变窄。 

3) 当 Ni 含量由 5%增加至 15%时，合金的显微硬

度升高，之后随着 Ni 含量的增加，合金的硬度降低。

合金时效处理时间由 50 h 延长至 100 h，合金中 γ′相

的体积分数减小并伴随 γ′相的粗化，导致合金的显微

硬度减小。 
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Effects of Nickel Content on Microstructural Evolution and γ′ Dissolution of 

Co-8.8Al-9.8W Base Alloys 
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Lanzhou University of Technology, Lanzhou 730050, China)  

(2. School of Materials Science and Engineering, Lanzhou University of Technology, Lanzhou 730050 , China) 

 

Abstract: To study the effects of nickel contents (5%, 15%, 25% and 35%, atomic fraction) on microstructural evolution and γ′ dissolution 

behavior of Co-Al-W base alloys, the γ′ phase microstructural evolution, γ′ phase transformation temperatures and microhardness of 

Co-Al-W base alloys with aging treatment were analyzed using scanning-electron microscope (SEM) and X-ray diffraction (XRD) etc. 

Results show that with the increasing of Ni content, γ′ solvus temperature increases at different degrees and the volume fraction of γ′ phase 

increases gradually. When the nickel content in Co-8.8Al-9.8W alloy reaches 25%, γ′ phase transformation temperature increases to 

1100 °C. The solidus temperatures and γ′ phase morphology of the four Co-Al-W base alloys are nearly unchanged. The typical γ/γ′ 

two-phase microstructure is generated in the four alloys after the heat treatment at 900 °C for 50 h. After aging at 900 °C for 100 h, the γ′ 

phase volume fraction decreases and the γ′ phase is obviously coarsened. The microhardness of the four alloys after heat treatment at 

900 °C for 50 and 100 h indicates that the microhardness is raised from 5Ni alloy to 15Ni alloy, but is lowered when further increasing the 

Ni content. With the aging treatment time from 50 h to 100 h, the volume fraction of γ′ phase decreases and γ' phase coarsens, which 

reduces the hardness of Co-8.8Al-9.8W-based alloy.  

Key words: nickel element; Co-Al-W base superalloy; γ′ phase; microhardness 
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