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摘  要：与传统 Ni 基单晶高温合金相比，高 Mo 强化 Ni3Al 基单晶高温合金具有富 Al 和富 Mo 的成分特征，即该合金具有

低密度的优势。本文总结了该合金的凝固特性，并发现高 Al 的成分特征显著提高了平均液相扩散系数，即 Ni3Al 基单晶高温

合金的平均液相扩散系数为 10
-8

 m
2
/s 数量级，比 Ni 基单晶高温合金高 1~2 个数量级。同时，高 Al 和高 Mo 的成分特征决定

了合金具有枝晶间初生 γ'相和富 Mo 相的末期凝固行为，这与 Ni 基单晶高温合金的枝晶间析出物（γ/γ'共晶和 γ'相）明显不同，

但高 Al 和高 Mo 的成分特征对凝固特征温度的影响较小。Mo 在凝固时显著偏析于未凝固的液相，该偏析行为将降低高 Mo

强化单晶高温合金的雀斑形成倾向。合金凝固特性的研究将为单晶制备工艺与工程应用奠定基础。 

关键词：高 Mo 强化；Ni3Al 基单晶高温合金；平均液相扩散系数；末期凝固行为；显微偏析 

中图法分类号：TG146.1
+
5        文献标识码：A        文章编号：1002-185X(2017)11-3556-08 

 

Ni 基高温合金是先进航空发动机中重要的热端部

件用材料[1,2]，而单晶高温合金则是高性能单晶涡轮叶片

的首选材料[1]。同时，单晶高温合金的凝固特性与铸态

组织控制、单晶制备的成功率、铸态缺陷形成倾向、固

溶处理制度以及组织稳定性密切相关[1,3]。因此，研究单

晶高温合金的凝固特性可为合金的工程应用奠定坚实的

基础。为不断提高单晶高温合金的承温能力，先进的 Ni

基单晶高温合金加入了大量的难熔元素（尤其是 Re），但

Re 的大量添加导致了合金密度和成本的大幅度提高[3-5]。

同时，超高温下 γ'相的显著回溶将导致 Ni 基单晶高温合

金难以在超高温条件下（≥1150 ℃）服役[6-8]，例如二

代 Ni 基单晶高温合金 CMSX-4 合金在 1200 ℃/75 MPa

下的蠕变寿命仅为 23 h
[6]，而四代 Ni 基单晶高温合金

MC-NG 在 1200 ℃/100 MPa 下的蠕变寿命仅为 15 h
[7]。

P. Caron
[8]研究了 γ'

 相体积分数对几种 Ni 基单晶高温合

金 1150 ℃超高温蠕变性能的影响。结果表明，γ'相回溶

后残余的体积分数越高，合金 1150 ℃的蠕变性能越高，

即 γ'
 相的超高温组织稳定性成为决定单晶高温合金超高

温蠕变性能（≥1150 ℃）的关键因素。 

近期的研究表明，由于合金成分富 Al（最显著的 γ'

相形成元素），Ni3Al 基单晶高温合金中 γ'
 相的超高温组

织稳定性（≥1150 ℃）远高于传统 Ni 基单晶高温合金[9]，

因此，Ni3Al 基单晶高温合金 IC32 的超高温持久性能

（1200 ℃/80MPa 的持久寿命大于 100 h）远高于传统

Ni 基单晶高温合金[9]。同时值得注意的是，纯 W、纯

Mo 和纯 Ni 的密度分别为 19.25、10.28 和 8.90 g/cm
3。

因此，以 Mo 代 W 能显著降低合金的密度。值得注意的

是，美国国家航空航天局近年来研发了一种低密度的高

Mo 强化 Ni 基单晶高温合金，与传统高 W 强化合金相

比，该新型高 Mo 强化合金在具有低密度优势的同时，

仍保持优异的蠕变性能[10]。综上所述，与传统 Ni 基单

晶高温合金相比，高 Al 和高 Mo 的成分特征使得高 Mo

强化 Ni3Al 基单晶高温合金有望兼具力学性能优异与低

密度的优势。蒋立武[11]和赵海根[12]分别研究了高 Mo 强 

化 Ni3Al 基单晶高温合金 IC6SX 和 IC21。结果表明，这 2

种合金均具有较高的高温持久性能和较好的组织稳定性。 

本文针对一种高 Mo 强化的二代 Ni3Al 基单晶高温

合金的凝固特性，综述了该合金的凝固特征温度、液相

扩散系数、显微偏析行为与凝固路径，并与传统 Ni 基单

晶高温合金的凝固特性进行了对比研究。 

1  单晶试棒的制备与铸态组织 
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    高 Mo 强化二代 Ni3Al 基单晶高温合金的成分为：

Ni-7.8Al-10.5Mo-2Cr-3Ta-1.5Re (质量分数，%)
 [13]。定向

凝固设备采用液态金属冷却，温度梯度约为 170 ℃/cm，

抽拉速率为 1、10、50、100、200 和 300 μm/s（本研究中

统称 SC1- SC300 样品），单晶试棒的直径为 9 mm
[13,14]。

图 1 给出了合金铸态的横截面光学显微镜照片[14]。由图

可知，随着抽拉速率的提高，合金的铸态组织逐渐由平

界面（1 μm/s）向胞晶（10 μm/s）和枝晶（50~300 μm/s）

组织演变。成分过冷的理论表明[15]，随着抽拉速率的提

高，固液界面逐渐出现过冷，进而破坏了固液界面的稳

定性，铸态组织逐渐发生平-胞-枝的转变。 

2  凝固特征温度与平均液相扩散系数 

单晶高温合金的凝固特征温度与显微偏析和铸造性

能密切相关，表 1 给出了实验高 Mo 强化 Ni3Al 基单晶

高温合金和一代、二代与三代 Ni 基单晶高温合金的凝 

固特征温度（液相线温度 TL，固相线温度 TS 和结晶温

度区间 ΔT=TL–TS）。由表 1 可知，一方面，随着难熔元

素含量的提高，液相线温度和固相线温度基本按一代、

二代和三代 Ni 基单晶高温合金依次增大；另一方面，实

验高 Mo 强化 Ni3Al 基单晶高温合金和 Ni 基单晶高温合

金的凝固特征温度接近，即高 Al 和高 Mo 的成分特征对

凝固特征温度的影响较小。 

定向凝固时单晶高温合金的一次枝晶间距（λd）可

以用 Kurz-Fisher 方程计算[15]： 

λd=4.3(ΓDLΔT/k)
0.25

G
-0.5

V
-0.25

                 （1） 

式中，Γ 为 Gibbs-Thomson 系数，DL为平均液相扩散系

数，ΔT 为结晶温度区间，k 为溶质分凝系数，G 为温度

梯度，V 为抽拉速率。其中，溶质分凝系数（k）可以用

下式估算[20]： 

k=(TNi–TL)/(TNi–TS)                         （2） 

式中，TNi 为纯 Ni 的熔点。由 Kurz-Fisher 方程可知，对

于同一成分的单晶高温合金，随着温度梯度和抽拉速率

的提高，合金的一次枝晶间距得到显著细化。然而，对 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 1  SC1、SC10、SC50 和 SC300 样品铸态组织的横截面 OM 照片 

Fig.1  Optical microscopy images of cross-sectional microstructures of SC1 (a), SC10 (b), SC50 (c) and SC300 (d) samples
[14] 

 

表 1  Ni3Al 基单晶高温合金和 Ni 基单晶高温合金的 

凝固特征温度 

Table 1  Solidification characteristic temperatures of different 

Ni3Al and Ni based SC superalloys
[13,16-19] 

Classification Alloy TL/℃ TS/℃ ΔT/℃ Ref. 

Mo-rich Ni3Al based SC This work 1378 1347 31 [13] 

1st generation Ni based SC 
AM3 1364 1323 41 [16] 

DD3 1356 1321 35 [17] 

2nd generation Ni based SC 
CMSX-4 1387 1347 40 [18] 

Alloy B 1406 1355 51 [19] 

3rd generation Ni based SC 
CMSX-10 1403 1371 32 [18] 

Alloy D 1407 1362 45 [19] 

于不同成分的单晶高温合金，其平均液相扩散系数 DL

不尽相同，即合金成分也将影响一次枝晶间距。同时，

平均液相扩散系数是定向凝固过程中重要的物理参量，

可广泛应用于枝晶生长[21]、显微偏析[22]和雀斑形成倾 

向[22]等凝固行为的模拟。因此，有必要研究合金元素对

平均液相扩散系数的影响，但目前单晶高温合金的平均

液相扩散系数多为经验值，例如 SRR99（DL=1.3×10
-9

 

m
2
/s

[23]）、CMSX-2（DL=3.6×10
-9

 m
2
/s

[22]）、PWA1484

（DL=2×10
-9

 m
2
/s

[24]）、CMSX-4（DL=3.6×10
-9

 m
2
/s

[18]
, 

DL=1×10
-9

 m
2
/s

[25]）和 Rene N5（DL= 5×10
-9

 m
2
/s

[26]）。 

a b 

c d 

250 μm 
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    表 2 给出了实验 Ni3Al 基单晶高温合金和一代、二

代与三代 Ni 基单晶高温合金的一次枝晶间距、温度梯

度、抽拉速率结和溶质分凝系数[13]。值得注意的是，由

于一次胞晶间距不符合 Kurz-Fisher 模型，因此表 2 中未

给出单晶高温合金的一次胞晶间距及其相应的温度梯度

和抽拉速率。单晶高温合金的平均液相扩散系数可以用

以下方法进行计算，对式(1)两边取对数可得： 

lnλd=ln4.3+0.25ln(ΓΔT/k)+0.25lnDL–0.5lnG–0.25lnV（3） 

式(3)可以变为： 

y=x+b                                   （4） 

式中，y=lnλd，x=
 
–0.5lnG–0.25lnV 和 b=ln4.3+0.25ln(ΓΔT/k) 

+0.25lnDL。然后，对 λd与 G 和 V 之间的关系进行线性拟

合，可以得到 b，进而可以计算平均液相扩散系数（DL）。 

 

表 2  Ni3Al 基单晶高温合金和 Ni 基单晶高温合金的一次枝晶 

间距（λd）、温度梯度（G）、抽拉速率（V）和平衡分配 

系数（k） 

Table 2  Primary dendrite arm spacing (λd), temperature gradient 

(G), withdrawal rate (V) and equilibrium segregation 

coefficient (k) of different Ni3Al and Ni based SC super- 

alloys
[13,27-32] 

Classification Alloy λd/μm G/K·cm
-1

 V/μm·s
-1

 k Ref. 

Mo-rich Ni3Al 

based SC 
This work 164~217 170 50~300 0.71 [13] 

1st generation 

Ni based SC 

AM3 51~116 360 50~600 0.69 [27] 

DD3 186~291 45 30~200 0.74 [28] 

2nd generation 

Ni based SC 

CMSX-4 227~315 30~60 19~41 0.63 [29] 

Alloy B 61~103 250 50~500 0.49 [30] 

3rd generation 

Ni based SC 

CMSX-10 188~390 20 14~97 0.62 [31] 

Alloy D 46~88 250 50~500 0.51 [32] 

 

图 2 给出了一代、二代与三代 Ni 基单晶高温合金和

Ni3Al 基单晶高温合金的平均液相扩散系数[13]。如图所

示，大部分 Ni 基单晶高温合金的平均液相扩散系数为

10
-9

 m
2
/s 数量级，与文献中给出的平均液相扩散系数具 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 2  Ni3Al 基和 Ni 基单晶高温合金的平均液相扩散 

系数（DL）、Al 和 Re 含量 

Fig.2  Average liquid diffusion coefficients (DL), Al and Re contents 

of different Ni3Al and Ni based single crystal superalloys
[13] 

有相同的数量级[18, 22-26]。同时，先前的研究表明，Al 和

Re 元素在固态 Ni 中分别具有最高和最低的固相扩散系

数[33]。因此，这 2 个元素的含量应与平均液相扩散系数

密切相关。图 2 中也给出了几种单晶高温合金的 Al 和

Re 含量（原子分数，%）。如图所示，对比不同代的 Ni

基单晶高温合金，可以发现随着 Re 含量的提高（一代

Ni 基单晶高温合金-三代 Ni 基单晶高温合金），平均液

相扩散系数显著降低（从 10
-9

 m
2
/s 数量级降至 10

-10
 m

2
/s

数量级）。同时，与 Ni 基单晶高温合金相比，Ni3Al 基

单晶高温合金的具有更高的 Al 含量和平均液相扩散系

数（高 1~2 个数量级），即达到 10
-8

 m
2
/s 数量级，表明

随着 Al 含量的提高，平均液相扩散系数显著增大。 

3  末期凝固行为与显微偏析 

如第 1 节所述，SC10 样品为胞晶组织，而 SC50- 

SC300 样品为枝晶组织。图 3 给出了 SC10、SC50 和 

SC300 样品胞晶间/枝晶间区域的背散射电子（BSE）    

图[34]。由图可知，在所有样品的胞晶间/枝晶间区域中均

发现了大块黑色相和独立的白色相，但是共晶状 γ 相/

白色相仅在枝晶组织（SC50 和 SC300 样品）中发现。

同时值得注意的是，实验 Ni3Al 基单晶高温合金的枝晶

间析出物与典型 Ni 基单晶高温合金的枝晶间析出物(γ/γ'

共晶和 γ'相)
[35,36]明显不同。 

图 4 给出了 SC10 和 SC50 样品的电子探针（EPMA）

面扫图，SC300 样品的 EPMA 线扫图，SC10、SC50 和

SC300 样品的 XRD 图谱[34]。同时，EPMA 点分析表明，

SC50 中大块黑色相富 Al，其平均成分为 73.94Ni-20.81Al- 

0.80Cr-2.57Mo-1.83Ta-0.05Re（原子分数，%），而独立

的白色相富 Mo，其平均成分为 7.44Ni-0.28Al- 2.44Cr- 

85.45Mo-0.30Ta-4.09Re（原子分数，%），其余样品中大

块黑色相和独立的白色相的成分特征与 SC50 样品类  

似[34]。结合图 5 和枝晶间相成分的特征可知，胞晶组织

和枝晶组织中均含有 γ'相（大块黑色相）和 α-Mo 相（独

立的白色相），而另一种富 Mo 相——γ/NiMo 共晶组织

（如图 4b、图 4c、图 4d 和图 4e 所示）仅存在于枝晶组

织中（SC50 和 SC300 样品）。 

图 5a 给出了实验合金的比热（Cp，JMatPro 计算）

与温度的关系[34]。由图可知，曲线中存在 3 个峰，分别

代表了富 Mo 相的、γ'相和 γ 相的熔解。图 5b 给出了实

验合金的固相体积分数（fS）的计算结果[34]，如图 5a 和

图 5b 所示，合金的凝固分为以下 3 个阶段：(1) L1→γ

相(fS=0~0.77)；(2) L2→γ' phase (fS=0.77~0.95)；(3) L3→ 

Mo-rich phase (fS>0.95)。实验合金发生这种凝固行为的

原因是合金元素在凝固过程中严重的显微偏析导致的，

图 5c 和图 5d 中给出了 Al、Ta、Mo 和 Cr 元素在凝固过 
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图 3  铸态组织的 BSE 图 

Fig.3  BSE images of as-cast microstructure in SC10 sample (a), SC50 sample (b), and SC300 sample (c, d)
[34] 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 4  SC10 样品胞晶间区域及 SC50 样品枝晶间区域的 EPMA 面扫图，SC300 样品枝晶间区域的 EPMA 线扫结果 

及 SC10、SC50 和 SC300 样品的 XRD 图谱 

Fig.4  EPMA map scanning of inter cellular region in SC10 sample (a); EPMA map scanning of interdendritic region in SC50 sample (b); 

EPMA line scanning of interdendritic region in SC300 sample (c, d); XRD patterns of SC10, SC50 and SC300 samples (e)
[34] 

a 

Isolated white phase 

Isolated white phase 

Eutectiform γ/white phase 

b 

c d 

50 μm 50 μm 

50 μm 50 μm 

γ′ phase 

γ′ phase 

γ/NiMo eutectic 



·3560·                                          稀有金属材料与工程                                           第 46 卷 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 5  凝固时比热（Cp）的计算值，凝固时固相体积分数（fS）的计算值及凝固时液相中合金元素含量的计算值 

Fig.5  Calculated specific heat (Cp) (a); calculated solid fraction (fS) (b); calculated element contents of liquid phase during solidification (c, d)
[34] 

 

程中显微偏析行为的 JMatPro 计算结果[34]。如图所示，

在凝固初期，Al 和 Ta 逐渐偏析于未凝固液相，导致了

枝晶间富 Al 和 Ta 的 γ'相的形成（fS=0.77），同时，由于

Mo 在凝固过程中也显著偏析于未凝固的液相，导致凝

固末期枝晶间富 Mo 相的形成。此外，Cr 和 Mo 在凝固

过程中具有类似的偏析行为，因此铸态组织的胞晶间/

枝晶间区域也是富 Cr 的（如图 4a 和图 4b 所示）。    

    尽管 Ni 基单晶高温合金中 γ'相形成元素（Al、Ta

和 Ti）也在凝固过程中向未凝固的液相偏析[37,38]，但是

在本文研究的 Ni3Al 基单晶高温合金和另一种 Ni3Al 基

单晶高温合金 IC6SX
[39]中均未发现 Ni 基单晶高温合金

中常见的枝晶间 γ/γ'共晶组织[35,36]，这是由于 Ni3Al 基单

晶高温合金具有更高的 Al 含量，且 Al 是最强烈的 γ'相

形成元素。对于 Ni 基单晶高温合金，Al 含量较低

（5%~6.5% ，质量分数）[1]，导致在凝固末期部分残余

液相的成分位于 γ 相和 γ'相双相区。然而对于富 Al

（7.5%~8.0%，质量分数）的 Ni3Al 基单晶高温合金，

其凝固末期残余液相具有较高的 Al 含量，即超过了 γ

相和 γ'相双相区，达到了 γ'相单相区。如图 5c 所示，如

果将合金考虑成 Ni-Al 伪二元体系，当 fS=0.77 时，Al

含量和 Ta 含量之和为 20.3%（原子分数），考虑到 Cr

和 Mo 元素在 γ'相中也有一定的固溶度[40]，残余液相的

成分与 Ni-Al 二元相图中的 γ'相成分非常接近[41]。值得

注意的是，JMatPro 的计算结果并未揭示高 Mo 强化

Ni3Al 基单晶高温合金的铸态枝晶组织中有 2 种富 Mo

相，这表明了多元合金凝固的复杂性。但这种凝固行为

可以用 Ni-Mo 二元相图解释（如图 6 所示）[42]：一方面，

实验合金的 Mo 含量超过了初生 γ 相的固溶度，导致 Mo

偏析于未凝固液相，即凝固末期枝晶间残余液相 Mo 含

量较高；另一方面，Mo 在 γ'相中的固溶度较低[40]，因

此枝晶间 γ'相的凝固进一步加剧了残余液相中 Mo 的富

集，进而导致 γ'相凝固后形成了 Mo 含量很高的 α-Mo

相。同时，在 Mo 含量很高的 α-Mo 相析出后，枝晶间

的残余液相中的 Mo 含量降低，进而导致贫 Mo 的 γ/ 

NiMo 共晶相的形成（如图 6 所示）。与枝晶组织相比，

胞晶组织的凝固行为更接近平衡态，因此在 γ'相凝固后，

胞晶间残余液相的体积分数较少，导致在 α-Mo 相析出

后凝固就已经结束。因此，在实验可见的尺度内，对于

胞晶组织（SC10 样品），其凝固路径是：L→L1+γ→L2+γ' 

+γ→α-Mo+γ'+γ，而对于枝晶组织（SC50-SC300 样品），

其凝固路径是： L→L1+γ→L2+γ'+γ→L3+α-Mo+γ'+γ→ 

γ/NiMoEutectic+α-Mo+ γ'+γ。 

单晶高温合金凝固过程中的显微偏析程度可以用偏

析比（km）表示为： 

km=wDC/wID                               （5） 

式中，wDC 是枝晶干/胞晶干中心区域的成分（质量分数， 
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图 6  Ni-Mo 二元相图 

Fig.6  Binary phase diagram of Ni-Mo
[42]

 

 

%），wID 是枝晶间/胞晶间区域的成分（质量分数，%）。

km>1 表明该合金元素偏析于枝晶干/胞晶干，而 km<1 表

明该合金元素偏析于枝晶间/胞晶间。图 7 给出了抽拉速

率对实验显微偏析行为（km）的影响[14]。如图所示，Re

显著偏析与枝晶干区域，而 Al、Mo、Ta 和 Cr 则偏析于

枝晶间区域。其中，Re 具有最严重的枝晶干偏析，这与

其他含Re的Ni基单晶高温合金的研究结果相同[30-32,43-45]。

然而，本研究中 Mo 具有最严重的枝晶间偏析，这与典型

的 Ni 基单晶高温合金不同，典型的 Ni 基单晶高温合金

一般 Ta（不含 Ti 的合金）或 Ti（含 Ti 的合金）是最严

重的枝晶间偏析元素[27,30-32,43-45]。同时，对于 Mo 含量较

低的单晶高温合金（CMSX-10
[31]，AM3

[27]和 DD3
[17]），

Mo 一般偏析于枝晶干或显微偏析程度较低。这是由于

这些含 Mo 的单晶高温合金的 Mo 含量较低（<4%，质

量分数），而本文研究的 Ni3Al 基单晶高温合金的 Mo 含

量较高（10.5%，质量分数），超过了 Mo 在初生 γ 相中

的固溶度（考虑到 γ 相中还需要固溶其他合金元素 Al、

Cr、Ta 和 Re）。因此，在凝固过程中 Mo 逐渐在未凝固

的液相中富集，导致 Mo 成为最强烈的枝晶间偏析元素。 

在本研究中，随着抽拉速率的提高（如图 7 所示），

显微偏析的程度先升高后降低，这与其他利用高温度梯

度的液态金属冷却法制备的单晶高温合金的结果是一致

的[27,32]。其原因可能是固相反扩散作用导致的，即随着

抽拉速率的提高，显微偏析的程度取决于扩散距离 

(λ1/2，λ1 为一次枝晶 /胞晶间距 ) 的降低和扩散时间

(ΔT/GV，ΔT 为结晶温度区间，G 为温度梯度，V 为抽拉

速率) 的降低之间的竞争作用[27,32,46]。在低抽拉速率范围

内，扩散时间的影响更大，而在高抽拉速率范围内，扩

散距离的影响更大。 

4  雀斑的形成倾向 

T. M. Pollock 的研究结果表明[47,48]，由于 Re 和 W 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 7  抽拉速率对合金元素显微偏析行为（km）的影响 

Fig.7  Influence of withdrawal rate on microsegregation behavior 

(km) of alloying elements
[14] 

 

等高密度元素在定向凝固时显著偏析于已凝固的固相

（枝晶干区域），导致枝晶间合金液中重元素的含量显著

降低，造成枝晶间液相“密度反转”。即在凝固时，由于

枝晶间液相密度较低，当密度差引起的浮力足够克服液

态金属的摩擦力时，将在糊状区内形成热溶质对流，而

这种金属液的异常对流可能引起枝晶的熔断，进而导致

雀斑的形成。而 Ta 则在凝固时的偏析行为与 Re 和 W  

相反，即偏析于枝晶间残余液相，且 Ta 的密度高于 Ni，

因此，Ta 的添加降低了雀斑的形成倾向[47,48]。 

    图 8 给出了 JMatPro 计算的实验高 Mo 强化 Ni3Al

基单晶高温合金和高 W 强化的 Ni 基单晶高温合金

CMSX-2（一代单晶高温合金）和 CMSX-4（二代单晶

高温合金）凝固过程中 Mo 和 W 元素的显微偏析行为。

由图 8 可知，对于高 W 合金，W 在凝固时偏析于已凝 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 8  实验高 Mo 强化 Ni3Al 基单晶高温合金和高 W 强化 Ni 基单

晶高温合金凝固时 Mo 和 W 元素在液相中的含量（JMatPro

计算值） 

Fig.8  Calculated element contents of Mo and W in liquid phase 

during solidification of experimental Mo-rich Ni3Al based 

single crystal superalloy and traditional W-rich Ni based single 

crystal superalloy (calculated by JMatPro) 
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固的固相（枝晶干区域）；而对于高 Mo 合金，Mo 在凝

固时偏析于未凝固的液相（枝晶间区域），同时，实验结

果[27,30-32,34,43-45]与计算结果符合的很好。 

如前所述，含 Re 的单晶高温合金凝固时 Re 显著偏

析于已凝固的固相[31,32,34,43-45]，导致枝晶间残余液相密度

的显著降低，增大了雀斑的形成倾向。因此，对于高 W

含 Re 的单晶高温合金，W 的偏析行为（偏析于已凝固

的固相）进一步加剧了枝晶间合金液密度的降低倾向，

即增大了雀斑的形成倾向。而对于高 Mo 含 Re 的实验单

晶高温合金，Mo 的偏析行为（偏析于未凝固的液相）

则减缓了枝晶间液相密度的降低倾向，进而降低了雀斑

的形成倾向。 

5  结  语 

与传统高 W 强化 Ni 基单晶高温合金相比，高 Mo

强化Ni3Al基单晶高温合金的成分特征为富 Al和富Mo，

因此该新型合金具有低密度的优势，本文综述了该新型

合金的凝固特性，主要结论如下： 

1) 研究了抽拉速率对 Ni3Al 基单晶高温合金显微组

织的影响，并基于 Kurz-Fisher 模型计算了一系列典型单

晶高温合金的平均液相扩散系数。随着抽拉速率的提高，

合金的铸态组织发生了平-胞-枝转变。同时，Al 元素显著

提高了单晶高温合金的平均液相扩散系数，即与 Ni 基单

晶高温合金相比，富 Al 的 Ni3Al 基单晶高温合金的平均

液相扩散系数为 10
-8

 m
2
/s 数量级，比 Ni 基单晶高温合金

的平均液相扩散系数高 1~2 个数量级；而随着 Re 元素含

量的提高，单晶高温合金的平均液相扩散系数显著降低。

高 Al 和高 Mo 的成分特征对凝固特征温度的影响较小。 

2) 高 Mo 强化 Ni3Al 基单晶高温合金凝固末期的残

余液相富 Al 和 Mo，且实验合金的 Al 和 Mo 含量较高，

导致枝晶间/胞晶间 γ'相和富 Mo 相的形成，这与 Ni 基单

晶高温合金的枝晶间析出物（γ/γ'共晶和 γ'相）明显不同。

同时，实验合金的枝晶间有 2 种富 Mo 相（α-Mo 相和

γ/NiMo 共晶），而胞晶间仅有一种富 Mo 相（α-Mo 相），

这可能是由于枝晶组织在凝固末期具有更多的残余液相

导致的。凝固时固相反扩散的存在导致随着抽拉速率的

提高，合金元素的显微偏析程度先升高后降低。 

3) 定向凝固时，高 W 强化 Ni 基单晶高温合金中的

W 元素偏析于已凝固的固相，增大了雀斑的形成倾向；

而实验高 Mo 强化 Ni3Al 基单晶高温合金中的 Mo 元素

偏析于未凝固的液相，降低了雀斑的形成倾向。 
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Research Development of Solidification Characteristics of a Mo-rich 
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Abstract: As compared with traditional Ni based single crystal (SC) superalloy, the composition characteristic of Mo-rich Ni3Al based SC 

superalloy is high Al and Mo contents, which indicate that this alloy has the advantage of low density. This work summarized the solidification 

characteristics of this alloy. Al was found to significantly increase the average liquid diffusion coefficient during solidification, and the liquid 

diffusion coefficients of Ni3Al based SC superalloys were one to two orders of magnitude higher than those of Ni based SC superalloys, reaching 

10
-8 

m
2
/s magnitude. Meanwhile, high Al and Mo contents in experimental alloy led to the solidification of interdendritic primary γ' phase and 

Mo-rich phase at the last stage of solidification, which was significantly different from the typical interdendritic precipitation of Ni based SC 

superalloy (γ/γ' eutectic and γ' phase). Moreover, the influence of high Al and Mo contents on solidification characteristic temperatures was little. 

Mo had the strongest tendency to segregate to interdendritic residual liquid phase during solidification of Mo-rich Ni3Al based SC superalloy, and 

this microsegregation behavior can decrease the tendency of freckle formation. The investigation of solidification behavior of this Mo-rich Ni3Al 

based SC superalloy will be beneficial for the preparation technique and industrial application for this newly developed SC superalloy. 

Key words: Mo-rich; Ni3Al based single crystal superalloy; average liquid diffusion coefficient; last stage solidification behavior; microsegre- 

gation behavior 
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