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摘  要：采用 Gleeble-3800 热压缩试验机研究了新型 Ni-Cr-Co 基合金在 1050~1250 ℃、0.001~1 s
-1 条件下的热变形行

为，并利用 EBSD 探讨了变形温度和应变速率对合金组织演变和动态再结晶形核机制的影响。结果表明，流变应力随

变形温度的升高而降低，而随应变速率的增大而增加。基于流变应力曲线，建立合金的 Arrhenius 本构方程和热加工图，

得到热变形激活能为 520.03 kJ/mol，最佳热加工区间条件为 1175~1250 ℃、0.006~1 s
-1，该区域最大功率耗散效率为 45%。

动态再结晶分数随变形温度的升高和应变速率的降低而增加，且动态再结晶过程形成了均匀细小的等轴晶粒以及∑3 孪

晶界。动态再结晶形核主要以晶界“弓出”为特征的不连续动态再结晶机制主导。低温高应变速率下，持续亚晶转动诱导

的连续动态再结晶作为辅助形核机制发挥作用。  
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对于沉淀强化型镍基变形高温合金，随着 γ′相形

成元素的增加，γ′相的体积分数和全溶温度逐渐升高，

导致合金的变形抗力增大、热加工窗口变窄，使其面

临着“强化易、变形难”的瓶颈问题，承温能力和力学

性能难以进一步提高[1-4]。解决这一问题需要设计不过

度依赖于 γ′相强化的新型变形高温合金。近年来，大

量研究结果表明纳米孪晶结构具有良好的热稳定性[5-10]

和机械稳定性 [5,11,12]，能够显著提高材料的强度和塑

性[13-15]、疲劳性能[16-19]和抗腐蚀性能[20]。材料的层错

能越低，孪晶界的形成能力越强，有利于构筑高密度

孪晶结构[21-23]。多种沉淀强化型高温合金中引入高密

度纳米孪晶结构之后，孪晶界和 γ′相同时发挥强化作

用，合金的力学性能和承温能力大大提高[2,24,25]。因此，

本课题组基于界面调控的设计理念，通过“孪晶+γ′相”

的耦合强韧化设计了一种低合金化、低层错能和适量

γ′相体积分数（25%~30 %）的新型 Ni-Cr-Co 基高温合

金，突破其“强化易、变形难”的瓶颈。 

变形高温合金的热变形（包括锻造开坯和热模锻）

是破碎铸态组织、制备具有一定尺寸和良好微观组织

部件的基本途径[26]。热压缩模拟实验能够准确全面地

描述变形参数（变形温度、应变速率和变形量）对变

形高温合金的热变形行为以及复杂的组织演变的影

响。Wang
[27]和李宇力[28]等研究表明，不同合金在不同

热变形条件下的流变应力曲线略有差异，但流变应力

变化规律基本一致。马腾飞等[29]根据 GH4720 Li 合金

的热压缩真应力-真应变曲线的峰值应力值，计算得到

合金本构方程和热变形激活能。Sui 等[30]基于动态材

料模型建立 Inconel 718 合金的加工图，并确定加工安

全区和流变失稳区。安全区组织主要由大量均匀细小

的动态再结晶晶粒组成，而在失稳区会形成绝热剪切

带和微裂纹。Liu 等[31]研究结果表明，变形温度、应

变速率和变形量对 Haynes 230 合金的组织演变产生重

要影响。变形高温合金在热变形过程中，加工硬化、

动态回复和动态再结晶协同作用，从而发生复杂的组

织演变过程[32]。动态回复和动态再结晶是相互竞争的

软化机制 [33]。一般来说，变形高温合金层错能较低，

位错攀移和交滑移受到抑制，阻碍了动态回复过程，

从而动态再结晶成为主导的软化机制[32,34]。Wang 等[35]

研究结果表明，GH738合金在变形温度为1050~1150 ℃、

应变速率为 0.01~1 s
-1 的条件下发生完全动态再结晶。

Pan 等[36]发现，随着变形温度的升高和/或应变速率的

减小，Rene'41 合金的动态再结晶程度逐渐增加，晶粒

尺寸逐渐趋于均匀分布。动态再结晶的形核包括非连

续动态再结晶和连续动态再结晶 2 种机制[37]。非连续
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动态再结晶晶粒是通过初始大角度晶界的“弓出”或在

孪晶界处进行形核，随后以晶界迁移的方式长大，该

过程能够有效消除变形晶粒内部的位错亚结构。而连

续动态再结晶的发生依赖于持续亚晶转动机制。对于

低层错能的变形高温合金，非连续动态再结晶机制占

主导地位，而连续动态再结晶仅作为一种辅助机制产

生作用[38]。 

基于此，本研究通过 Gleeble-3800 热模拟机对铸

态新型 Ni-Cr-Co 基合金进行高温热压缩试验，分析了

该合金在不同参数下的热变形行为和组织演变规律。

根据真应力-真应变数据，通过数学分析和计算建立本

构模型，比较流变应力计算值和实验值，验证本构模

型的准确性。并建立能够准确表示功率耗散情况和流

变失稳的加工图。通过电子背散射衍射（EBSD）技术，

研究该合金在不同变形温度和应变速率下的组织演变

和动态再结晶形核机制。为优化该合金的热加工参数，

缩短生产周期和提高生产效率提供理论基础。  

1  实  验 

采用真空感应熔炼+电渣重熔双联工艺，制备直径

为 120 mm 的合金铸锭。合金主要化学成分（质量分

数，%）为：C 0.01，Cr 17.72，Co 19.3，W 5.94，Al 

1.23，Ti 3.12，Ni 余量。 

通过电火花线切割从铸态棒材上切割 Φ8 mm× 

12 mm 的圆柱试样。随后在 Gleeble-3800 热模拟试验

机上进行等温、恒应变速率的轴向压缩实验。为保证

热压缩过程中变形均匀，压缩前在试样两端涂抹高温

润滑剂以减少试样与压头之间的摩擦对应力状态的影

响。以 10 ℃/s 的加热速率将试样加热至热压缩温度，

保温 120 s，以消除试样内部的温度梯度，然后进行压

缩。压缩实验温度分别为 1050、1100、1150、1200 和

1250 ℃，应变速率分别为 0.001、0.01、0.1 和 1 s
-1，

最大压缩应变量为 0.6。为保持变形组织，热压缩实验

后立即水冷。将试样从中心沿压缩轴方向切开，然后

机械研磨、抛光、腐蚀制成金相试样，并用 SEM 和

EBSD 技术表征试样心部的显微组织。 

2  结果与讨论 

2.1  铸态试样组织 

图 1 为新型合金的铸态微观组织。可以看出，铸

态组织主要由 γ 基体和 γ′强化相组成。铸态奥氏体晶

粒粗大，尺寸分布不均匀，平均晶粒尺寸约 310 μm。

此外，组织中存在大量 γ′强化相，且均匀弥散分布在

γ 基体中。 

2.2  真应力-真应变曲线 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 1  新型合金的铸态组织 

Fig.1  Microstructure of as-cast new-type alloy 

 

图 2 为新型合金在不同热变形条件下的真应力-

真应变曲线。可以看出，合金的流变应力随着应变量

的增加出现 3 个阶段，即加工硬化、流变软化和稳定

流变[39]，表明热压缩变形过程是加工硬化和动态软化

机制（动态回复和动态再结晶）相互竞争的过程。变

形开始阶段，合金的流变应力随应变量的增加而呈线

性增加，表现出加工硬化的特征。这是由于变形初期，

位错增殖及其交互作用主导塑性变形，动态软化作用

不明显，导致流变应力快速增加。当应变量增加到一

定程度后，流变曲线上出现 1 个峰值应力。达到峰值

应力后，流变应力随应变量的增加而逐渐降低。这是

因为位错密度达到临界值之后，动态再结晶的驱动力

增大，动态软化大于加工硬化，导致流变应力减小。

随着应变量的进一步增加，合金出现稳定流变的特征，

动态软化与加工硬化达到平衡状态。 

由图 2 可知，合金的流变应力对变形温度和应变

速率具有很强的依赖性。当应变速率一定时，随着变

形温度的升高，流变应力逐渐减小。这是由于变形温

度升高，原子的平均动能增加以及位错滑移临界剪切

应力减小，位错运动的阻力降低，从而有利于动态再

结晶的进行[40]。当变形温度一定时，随着应变速率的

减小，提供给动态再结晶的时间延长，动态软化抵消

加工硬化的程度增加，使得流变应力降低 [41]。此外，

当应变速率为 1 s
-1 时，出现波浪式锯齿流变现象。锯

齿的类型、疏密程度及应力差值随应变速率和变形温

度的改变而变化。 

2.3  本构模型 

本构模型在描述金属材料热变形过程中流变应力

与变形温度和应变速率之间的关系中起着重要作用。

考虑到高温变形过程中的热激活行为，可用数学式及  
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图 2  新型合金在不同变形条件下的流变应力曲线  

Fig.2  Flow stress curves of new-type alloy at various strain rates and different temperatures: (a) 1050 ℃, (b) 1100 ℃, (c) 1150 ℃,    

(d) 1200 ℃, and (e) 1250 ℃ 

 

Arrhenius 函数关系来表示[42]： 

较低应力水平时： 
1

1
= 

n
A                                 （1） 

较高应力水平时： 

2
exp( )= A                            （2） 

在所有应力水平下： 

= [sinh( )] exp( )n Q
A

RT
                    （3） 

研究结果表明，式 (3) ，即双曲正弦形式的

Arrhenius 关系，能够较好地描述流变应力的变化规

律。另外，通过温度补偿因子 Zener-Hollomon 参数 Z

来表示变形温度和应变速率的协同效应，Z 参数表

示为 [43]：  

= ( , )  Z                              （4） 

exp( )=
Q

Z
RT

                           （5） 

将式(5)代入式(3)得到： 

exp( ) sinh= = ( )   
nQ

Z A
RT

               （6） 

式(1~6)中， 为应变速率(s
-1

)；为流变应力(MPa)；

Q 为反映材料变形难易程度的激活能(kJ/mol)；T 为变

形温度(℃)；R 为气体常数(8.314 J·mol
-1

·K
-1

)；A、A1、

A2、n、n1 和、为与温度无关的材料常数。 

将式(1)和式(2)两边取自然对数可得应变速率与

其它参数之间的关系： 

1 1
ln ln ln= + A n                           （7） 

2
ln ln= + A                            （8） 

根据热压缩实验所得不同条件下峰值应力数据，

绘制 ln ε -ln和 ln ε -关系图，如图 3a, 3b 所示。采用

最小二乘法对数据进行线性回归得到各条线的斜率，

取斜率平均值可得 n1=5.026，=0.04 MPa
-1。根据

=/n1，计算可得=0.079 77 MPa
-1。 

对式(3)两边取自然对数，得到式(9)： 

ln =ln + ln[sinh( )]
Q

A n
RT

                  （9） 

进一步计算，得到： 

ln ln[sinh( )]

ln[sinh( )] ln(1 )
=

/


 



 

 
T

Q R
T

        （10） 

分别绘制 ln ε -ln[sinh(ασ)]、 ln[sinh(ασ)]-1/T 和 

lnZ-ln[sinh()]的关系曲线，再用最小二乘法进行线

性回归，如图 3c~3e所示。通过上述计算可得，n=3.559，

热变形激活能 Q=Rnb=520.03 kJ/mol，A=1.915×10
22。 

将计算得到的各项数值代入双曲修正形式的

Arrhenius 函数关系，可获得新型合金的热变形本构模

型和 Z 参数分别为： 
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图 3  新型合金热变形过程中相关参数之间的关系  

Fig.3  Relationship among related parameters of new-type alloy during the hot deformation: (a) ln ε -ln, (b) ln ε -, (c) ln ε -ln[sinh()],    

(d) ln[sinh()]-T
-1

, and (e) lnZ-ln[sinh()] 

 

22 3.5591.195 10 [sinh(0.079 77 )]

    exp[520 034.2 ( )]RT

  =

/
       （11） 

exp[520 034.2 ( )]= /Z ε RT                  （12） 

热变形激活能是表征材料热变形能力的重要参

数，其数值越小，说明材料的热变形能力越好。已有

研究表明，挤压态 GH4975 合金和锻态 Udimet 720 合

金的热变形激活能分别为 665 和 1552 kJ/mol
[44,45]。本

研究测定的合金热变形激活能为 520.03 kJ/mol，明显

低于上述 2 种合金的激活能。从合金成分角度来说，

这主要是由于新型合金中 γ′相形成元素 Al、Ti 元素的

含量较低以及 Co 元素含量较高，因此比 GH4975 和

Udimet 720 合金具有更优的高温变形能力，易于锻造

成形。 

图 4 表示新型合金峰值应力实测值与采用

Arrhenius 模型计算得到的预测值之间的关系。实测值

与预测值拟合曲线的斜率越接近 1，则双曲修正形式

的 Arrhenius 本构模型的准确性越高。可以看出，实测

值与预测值的线性相关系数 R
2 高达 0.978，基本符合

线性关系，而且斜率为 1.01，表明本研究计算得到的

合金热变形本构模型具有较高的可靠性，说明本构模

型能够较好地描述新型合金的热压缩变形规律。  

2.4  加工图 

加工图是分析材料热变形行为与热变形参数之间关系

的有效工具，能够比较直观地反映材料在不同变形条

件下的组织演变规律，为制定材料锻造工艺和避免热

加工缺陷提供了一种合适的方法[46]。目前，基于动态

材料模型建立的加工图在镍基高温合金中得到广泛应

用[47-49]。 

材料在热变形过程中单位体积吸收的总功率（P）

由塑性应变耗散的功率（G）和微观结构演变耗散的

功率（J）组成，可以表示为： 

 0  0
d dP G J

 

    
  

= + = +                 （13） 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 4  新型合金峰值应力实测值与 Arrhenius模型预测值的关系 

Fig.4  Relationship between the experimental values and the 

predicted values by the Arrhenius model 
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应变速率敏感因子 m 决定了 P 在 G 和 J 之间的分

配，定义为： 

, ,

(ln )
( ) =[ ]

( n )
=

l
T Tm

J

G
 





 

 
                  （14） 

将 J 与理想线性耗散因子 Jmax 进行标准化后得到

功率耗散系数 η，表示为： 

max

2

1
  



J m

J m
                        （15） 

功率耗散系数由变形温度、应变速率和应变量决

定。当应变量一定时，η 值与变形温度和应变速率之

间的关系可以由功率耗散效率图表示。η 值越大，说

明热变形过程中组织演变（如动态回复和动态再结晶）

消耗的能量越多，合金的加工性能越好。然而，热变

形缺陷（如应力集中、绝热剪切带和裂纹等）会导致

流变失稳。而且，失稳区的 η 值也可能较高，所以有

必要判断合金的流变失稳区。 

动态材料模型中，流变失稳判据可以表示为： 

ln[ /( 1)]
( ) 0

ln
 



 
  



m m
m               （16） 

式(16)中， )(εξ  为应变速率和变形温度的函数，流变

失稳与应变速率敏感因子 m 有关。当应变量一定时，

在变形温度和应变速率所构成的平面上绘制流变失稳

判据的等值轮廓曲线，就得到材料的流变失稳图。

0<)(εξ  的区域出现流变失稳。 

将流变失稳图叠加到功率耗散效率图上即可得到

材料的加工图。图 5 为新型合金在应变量为 0.6 时的

加工图。图中阴影部分为流变失稳区，等值线上的数

值表示功率耗散效率。可以看出，加工图中存在一个

流变失稳区和一个高功率耗散效率区。流变失稳区对

应的温度范围为 1050~1100 ℃、应变速率为 0.01~1 s
-1

之间。当应变速率为 0.01 s
-1 时，变形温度收敛在

1050 ℃。合金热加工时应该避开该区域。此外，流变

失稳区包含了部分高功率耗散效率区，说明并不是功

率耗散效率越高，合金的热变形能力越好，失稳区的

功率耗散效率也可能较高。高功率耗散效率区处在变

形温度为 1175~1250 ℃、应变速率在 0.006~1 s
-1 范围

内，该区域最大功率耗散效率为 45%，如图 5 中∆ ε 和

∆T 所示。一般来说，η 值越大，材料越容易发生动态

再结晶。动态再结晶区被认为是加工安全区，合金在

该区域内具有良好的可加工性 [50]。对于镍基高温合

金，动态再结晶所需的功率耗散效率为 30%~50%
[51]。

因此，新型合金在高功率耗散效率区会发生动态再结

晶，从而成为最佳热加工区间。 

2.5  组织演变 

2.5.1  高功率耗散效率区 

高功率耗散效率区的温度范围为 1175~1250 ℃、

应变速率范围为 0.006~1 s
-1，最大 η 值达到 45%。图

6 为新型合金在变形温度为 1250 ℃、应变速率为 1 s
-1

时的微观组织。图 6a 中不同的颜色代表不同的晶体取

向。图 6b 中蓝色、红色和黄色区域分别代表动态再结

晶晶粒、变形晶粒和亚晶粒。其中，EBSD 区分动态

再结晶组织时选用的取向差角度阈值为：亚晶粒＜1、

变形晶粒 1°~7.5°和动态再结晶晶粒＞7.5°。由图 6a, 6b

可以看出，沿着初始晶粒的边界处形成大量细小的等

轴晶粒，而只有少量动态再结晶晶粒在初始晶粒内部

形成。此外，组织中仍存在少量亚晶和变形晶粒，这

是由于粗大的初始晶粒中可供动态再结晶形核的位置

较少，抑制了动态再结晶。图 6c 中黑色、灰色和红色

线条分别表示大角度晶界（ θ>15°）、小角度晶界

（θ=2°~15°）和∑3 孪晶界（晶界与基体之间存在

60°<111>转轴关系）。由图 6c, 6d 可以看出，动态再结

晶晶粒主要是大角度晶界，且晶粒取向自由分布，表

明动态再结晶组织中不存在明显的织构。动态再结晶

晶粒中形成大量∑3 孪晶界，使得取向差角呈“双峰”

分布。这是由于∑3 孪晶界的形成与动态再结晶有关，

大角度晶界的迁移促进孪晶形核，同时孪晶界能够增

加大角度晶界的可动性，从而加快动态再结晶[52]。 

2.5.2  流变失稳区 

流变失稳区的变形温度在 1050~1100 ℃之间、应

变速率在 0.01~1 s
-1 之间。当应变速率为 0.01 s

-1 时，

变形温度收敛在 1050 ℃。图 7 为新型合金在变形温度

为 1050 ℃、应变速率为 0.1 s
-1 时的微观组织。可以看

出，合金在流变失稳区动态再结晶不充分，大量被拉

长的原始晶粒被细小的再结晶晶粒包围，晶粒尺寸分

布很不均匀（图 7a, 7b），这是导致流变失稳的主要原

因。同时，变形晶粒内部存在大量小角度晶界，促进 

位错亚结构的形成，进一步说明合金在流变失稳区动

态再结晶不能充分发展（图 7c, 7d）。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 5  新型合金在应变量为 0.6 时的加工图 

Fig.5  Processing map of new-type alloy at the strain of 0.6 
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图 6  新型合金在变形温度为 1250 ℃、应变速率为 1 s
-1 时的微观组织 

Fig.6  Microstructures of new-type alloy at the deformation temperature of 1250 ℃ and the strain rate of 1 s
-1

: (a) orientation distribution;  

(b) recrystallized fraction; (c) grain boundary; (d) misorientation distribution  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 7  新型合金在变形温度为 1050 ℃、应变速率为 0.1 s
-1 时的微观组织 

Fig.7  Microstructures of new-type alloy at the deformation temperature of 1050 ℃ and the strain rate of 0.1 s
-1

: (a) orientation 

distribution; (b) recrystallized fraction; (c) grain boundary; (d) misorientation distribution  
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图 8 为取向差沿图 7a 中直线 A1 和 A2 的分布图。

由图可以看出，随着与起始点的距离增加，变形晶粒

内部的累积取向差很快超过 10°，形成较强的取向梯

度，说明合金的晶粒内部发生持续亚晶转动。距离起

始点 40~50 μm 处取向差跳跃式增加到约 6°，表明合

金在低温变形时，晶粒内部形成高密度位错，产生较

大的应力集中，晶粒内部容易形成剪切变形带，从而

导致流变失稳[53]。 

2.5.3  变形温度对组织演变的影响 

图 9 表示新型合金在应变速率为 0.1 s
-1、不同温

度下的组织演变。可以看出，低温变形时（1100 ℃），

合金发生了不完全动态再结晶，初始晶粒沿着垂直压

缩方向被拉长，仅有少量变形晶粒转变为尺寸细小均

匀的动态再结晶晶粒（图 9a, 9b）。随着变形温度的升

高（1200 ℃），合金的动态再结晶体积分数增加，大

量变形晶粒被动态再结晶晶粒替代（图 9e, 9f）。这是

由于动态再结晶是一种热激活过程，变形温度越高，

位错运动和晶界迁移的驱动力越大，动态再结晶驱动

力越大[54]。此外，变形温度较低时（1100 ℃），组织

中含有大量小角度晶界（55.3%），平均取向差为 21.8°

（图 9c, 9d）。随着变形温度的升高（1200 ℃），小角

度晶界比例快速降低到 31.9%，平均取向差增加到

34.3°（图 9g, 9h）。高温合金热变形过程中动态再结晶

晶粒的形成包括形核和长大 2 个阶段。变形温度越高，

动态再结晶晶粒的形核能力越强、晶粒长大的驱动力

越充足[54]。因此，随着变形温度的升高，合金的动态 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 8  取向差沿图 7a 中直线 A1 和 A2 的分布 

Fig.8  Misorientations measured along the lines A1 (a) and A2 (b) 

marked in Fig.7a 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 9  新型合金在应变速率为 0.1 s
-1、不同变形温度下的组织演变 

Fig.9  Microstructure evolution of new-type alloy deformed at the strain rate of 0.1 s
-1

 and temperature of 1100 ℃ (a~d) and 1200 ℃ (e~h): 

(a, e) orientation distribution; (b, f) recrystallized fraction; (c, g) grain boundary; (d, h) misorientation distribution 
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再结晶程度逐渐增加。 

高温合金在热变形过程中的动态再结晶的形核机

制包括非连续动态再结晶和连续动态再结晶 2 种机

制[55]。如图 9c 和 9g 中箭头所示，不同变形温度下，

合金组织中均存在大量“弓出”晶界，表明动态再结晶

形核以非连续动态再结晶机制为主导。晶界“弓出”形

核机制与大角度晶界迁移有关，合金的变形温度越高，

大角度晶界的迁移能力越强，晶界“弓出”形核能力

越强 [56]。  

图 10 为取向差沿图 9a 和 9e 中直线的分布图。低

温变形时（1100 ℃），晶内和晶界处的局部取向差小

于 3°，然而累积取向差均可超过 10°（图 10a, 10b），

表明变形晶粒中出现持续亚晶转动，说明新型合金在

这一变形条件下发生连续动态再结晶。对于低层错能

变形高温合金，非连续动态再结晶形核机制占主导，

而连续动态再结晶通常只作为一种辅助再结晶形核机

制发挥作用[38]。随着变形温度的升高（1200 ℃），晶

内和晶界处的取向梯度均减小（图 10c, 10d）。这是由

于变形温度较高时，持续亚晶转动效应减弱，使得小

角度晶界以亚晶转动形式转变为大角度晶界的能力

降低。 

2.5.4  应变速率对组织演变的影响 

图 11 为新型合金在变形温度为 1150 ℃、不同应

变速率条件下的组织演变。可以看出，低应变速率条  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 10  取向差沿图 9a 中直线 B1、B2 和图 9e 中直线 C1、C2 的分布 

Fig.10  Misorientations measured along the lines B1 (a) and B2 (b) marked in Fig.9a; C1 (c) and C2 (d) marked in Fig.9e 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 11 新型合金在变形温度为 1150 ℃、不同应变速率下的组织演变 

Fig.11  Microstructure evolution of new-type alloy deformed at temperature of 1150 ℃ and strain rate of 0.1 s
-1 

(a~d) and 1 s
-1

 (e~h): 

(a, e) orientation distribution; (b, f) recrystallized fraction; (c, g) grain boundary; (d, h) misorientation distribution  
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图 12  取向差沿图 11a 中直线 D1、D2 和图 11e 中直线 E1、E2 的分布 

Fig.12  Misorientations measured along the lines D1 (a) and D2 (b) marked in Fig.11a; E1 (c) and E2 (d) marked in Fig.11e 

 

件下（0.1 s
-1），合金发生明显动态再结晶，大量变形

晶粒被再结晶晶粒替代，晶粒尺寸明显细化（图 11a, 

11b）。应变速率增大时（1 s
-1），动态再结晶晶粒体积

分数显著降低，组织中仍存在大量变形晶粒（图 11e, 

11f）。此外，应变速率较低时（0.1 s
-1），组织中大量

小角度晶界比例为 50.4%，平均取向差为 24.9°（图 11c, 

11d）。应变速率增大时（1 s
-1），小角度晶界比例增加

到 65.2%，平均取向差减小到 17.8°（图 11g, 11h）。这

一结果表明，随着应变速率的增加，小角度晶界向大

角度晶界的转变受到抑制，动态再结晶程度降低。这

是由于高应变速率条件下，尽管热变形过程中能够产

生高密度位错，促进动态再结晶晶粒形核，但是提供

给再结晶晶粒长大的时间较短，导致动态再结晶晶粒

来不及充分长大 [57,58]。因此，高应变速率条件下，合

金的动态再结晶程度较低且尺寸分布不均匀。  

图 12 为取向差沿图 11a 和 11e 中直线的分布图。

可以看出，低应变速率条件下(0.1 s
-1

)，沿晶和晶内的

局部取向差均不超过 3°，且沿晶累积取向差大于晶内

累积取向差（图 12a, 12b），这表明应变速率较低时，

合金的变形晶粒中取向梯度是稳定的，且晶界处更容

易出现持续亚晶转动。随着应变速率的增加(1 s
-1

)，累

积取向梯度逐渐增大，持续亚晶转动效应增强（图 12c, 

12d）。因此，合金在热变形过程中，应变速率的增加

能促进连续动态再结晶行为。GH4720Li 和 GH690 合

金热变形时也观察到相同的现象[59,60]。 

3  结  论 

1) 新型 Ni-Cr-Co 基合金的流变应力随变形温度

的升高和应变速率的降低而减小。基于真应力-真应变

数据，计算得到该合金的热变形激活能为 520.03 

kJ/mol，本构模型和 Z 参数分别为： 

)]/(2.034 520exp[)]77 079.0[sinh(10195.1 559.322 RT 

  )]/(2.034 520exp[ RTZ   

2) 基于加工图可知，新型 Ni-Cr-Co 基合金的最

佳热加工区间为变形温度在 1175~1250 ℃、应变速率

在 0.006~1 s
-1 之间。在该区域，合金的变形晶粒被均

匀细小的动态再结晶晶粒替代，组织中不存在明显的

织构，且形成大量∑3 孪晶界。 

3) 流变失稳区对应的变形温度为 1050~1100 ℃，

应变速率为 0.01~1 s
-1。当应变速率为 0.01 s

-1 时，对

应的温度收敛在 1050 ℃。该区域动态再结晶不充分，

变形晶粒内部形成剪切变形带。 

4) 在高功率耗散区，动态再结晶主要以初始晶界

的“弓出”机制形核，即不连续动态再结晶机制占主导。

而在低温高应变速率条件下，持续亚晶转动诱导的连

续动态再结晶作为辅助形核机制发挥作用。 
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Hot Deformation Behavior and Microstructure Evolution of  

 New-Type Ni-Cr-Co Based Alloy 

 
Wang Xingmao, Ding Yutian, Gao Yubi, Yan Kang, Ma Yuanjun, Chen Jianjun 

(State Key Laboratory of Advanced Processing and Recycling of Nonferrous Metals,  School of Material Science and Engineering, 

Lanzhou University of Technology, Lanzhou 730050, China) 

 

Abstract: Hot deformation behavior of a new-type Ni-Cr-Co based alloy was investigated by thermal compression tests under the 

deformation temperature range of 1050~1250 ℃ and strain rate range of 0.001~1 s
-1

. The electron backscatter diffraction (EBSD) 

technique was employed to investigate the effects of deformation temperature and strain rate on the microstructure evolution of the alloy 

and nucleation mechanisms of dynamic recrystallization. The result shows that the flow stress decreases with the increasing of the 

deformation temperature and the decreasing of strain rate. The Arrhenius constitutive equation and hot processing map of the alloy were 

established based on the hot deformation data, and the hot deformation activation energy was calculated as 520.03 kJ/mol. The optimum 

hot processing interval is at the temperature scope of 1175~1250 ℃ and the strain rate range of 0.006~1 s
-1

 with the peak power 

dissipation efficiency of 45%. The fraction of dynamic recrystallization increases with the increasing of deformation temperature and the  

decreasing of strain rate. And during dynamic recrystallization, a large number of deformed grains are replaced by fine equiaxial grains 

and a high frequency of ∑3 twin boundaries generates. The dominant dynamic recrystallization nucleation mechanism is grain boundary 

bulging, which is a typical feature of discontinuous dynamic recrystallization. In the low temperature and high strain rate r egion, 

continuous dynamic recrystallization characterized by the rotation of subgrains is detected. However, continuous dynamic recrystallization 

is just an assistant nucleation mechanism for the alloy. 

Key words: new-type Ni-Cr-Co based alloy; hot deformation behavior; processing map; dynamic recrystallization 
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