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摘  要：采用 XRD、SEM、EDS、增重法测量和热力学计算等手段研究了铸态 GH3625 合金在 900 ℃下不同腐蚀介质

中（Air、75%Na2SO4+25%NaCl 和 2%SO2+H2O+Air）腐蚀 120 h 后的高温腐蚀行为，探讨了不同腐蚀介质下氧化膜的

形成及破坏机制。研究表明，GH3625 合金在不同介质中腐蚀后，从合金最表层到合金内部结构均可分为疏松氧化层、

致密氧化层、贫 Cr 区和合金基体，其中氧化层主要由 NiO、Cr2O3 和 NiCr2O4 组成。同时，合金在熔盐和高温酸性气氛

中腐蚀后的贫 Cr 区深度（约 14 和 11 μm）均大于在空气中氧化后贫 Cr 区深度（约 8 μm），腐蚀介质对合金表层氧化

膜的破坏程度从大到小依次为熔盐介质、高温酸性气氛介质和空气介质。合金的腐蚀主要是不同介质下合金表层氧化

膜的形成与溶解的相互竞争，当 GH3625 合金在熔盐介质中腐蚀时，腐蚀机制主要是氧化膜与 Cl
-反应生成气相 Cl2 和

与 Na2O 反应生成铬酸盐 Na2CrO4；而当 GH3625 合金在酸性气氛介质中腐蚀时，腐蚀机制主要是 Cr、Ni 元素与 SO2、

O2 的连续硫化和氧化反应。 
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GH3625 是一种以 Mo、Nb 为主要强化元素的固溶

强化型 Ni-Cr 基合金，在中高温(600~900 ℃)环境中服

役时具有较高的力学性能和良好的抗腐蚀及抗氧化性

能，因而可作为高温部件的候选材料，如石油化工管道、

锅炉、烟气轮机以及高温阀头[1-4]。以上高温部件在服役

时易受温度和介质(SO2、H2S、H2O、Na2SO4 和 NaCl 等)

的影响[5-9]，发生高温腐蚀，造成合金提前失效。据报道，

这些工厂运行成本的 5%~10%是由高温腐蚀故障和相关

的维护成本造成的[10,11]。面对上述问题，研究发现[12,13]，

Ni 和 Cr 元素可以形成致密的保护性氧化膜来改变材料

的抗腐蚀性能，即金属表面形成的氧化膜的性质对材料

在腐蚀环境中的行为起着重要的作用。其中，高 Cr 合金

(Cr 质量分数至少在 10%~24%)可以在表面形成致密的

Cr2O3 氧化膜来减少这种腐蚀损伤[14-17]。然而，在高温下

长时间暴露在不同介质中会导致这些氧化膜产生不同程

度的破裂或溶解，进而使得腐蚀加速进行，造成设备故

障或危险。因此，研究不同介质对 GH3625 合金高温腐

蚀中氧化膜的影响机制具有重要的实际意义。 

近年来，关于合金在高温下腐蚀行为的研究越来越

多。热腐蚀是高温下最普遍的腐蚀方式之一，特别是在

合金表面覆盖一层沉积盐混合物的情况下。Mudgal 等[18]

认为生物质燃烧系统中最严重的腐蚀问题是由于过热器

管上形成的氯化物沉积，导致保护性 Cr2O3 层在氯化物

沉积中溶解，对过热器壁面产生严重的局部点腐蚀。Zhu

等[5-7]发现燃料油中 Na2SO4、KCl 和 NaCl 等熔盐的存在

加速了热阻元件的氧化硫化速率，导致材料表面剥落，是

燃气轮机常见的失效模式之一。Zhang 等 [19]提出了

Ni-20Cr-18W 合金在 75%Na2SO4-25%NaCl 熔盐中的氧

化物溶解/再析出机理。此外，合金在高温下的氧化以及

一些酸性气氛中的腐蚀也是影响行业发展的掣肘之一。

如在硫磺回收装置中，由于高温掺合阀负责将高温的

SO2 等腐蚀气体混合，服役时阀头容易被酸性介质腐蚀

导致失效[20-22]。由此可见，合金表面氧化膜的腐蚀失效

与腐蚀介质密不可分。尽管 GH3625 合金已经广泛用于

高温下不同介质(SO2、H2O、O2、Na2SO4 和 NaCl)环境

中来保护或减少腐蚀对其它器件的腐蚀[23-25]，但关于这

些介质对 GH3625 合金氧化膜形成和破坏机制的影响尚

未进行系统研究。 

因此，以铸态 GH3625 合金为研究对象，通过 XRD、

SEM、EDS、增重法测量和热力学计算等手段研究合金
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在 900 ℃下不同介质（Air、75%Na2SO4+25%NaCl 和

2%SO2+H2O+Air）中腐蚀产物的变化，探讨不同介质下

氧化膜的形成及破坏机制，为 GH3625 合金在不同介质

中的实际应用提供一定的理论支撑。 

1  实  验 

实验所用材料为铸态 GH3625 合金，由北京钢研高

纳科技股份有限公司提供，通过双联工艺（VIM+ ESR）

熔炼，主要化学成分见表 1。实验前，通过线切割技术

将 GH3625 合金切割成 Φ14 mm×5 mm 圆柱形试样，经

打磨抛光后用丙酮和乙醇超声清洗 5 min，干燥后称重

并编号储存。 

由于 GH3625 合金在 600~900 ℃下具有较好的抗腐

蚀性和抗氧化性，且在 900~1000 ℃下多发生的是Ⅰ型热

腐蚀，故选定腐蚀温度和时间分别为 900 ℃和 120 h。同

时，因为主要研究腐蚀介质对合金氧化膜形成和破坏机

制的影响，所以实验主要分为高温氧化（T1）、熔盐热

腐蚀（T2）和高温酸性气氛腐蚀（T3），具体实验参数

与介质成分如表 2 所示。 

热腐蚀时，按 3:1 的质量比配置 15 g 的 Na2SO4与 5 g

的 NaCl 混合盐，Na2SO4 和 NaCl 盐的纯度均不低于

99.0%，之后在混合盐中加少量蒸馏水至糊状，将称重

后的试样放入混合盐中，再将放有试样和混合盐的坩埚

放入电热鼓风干燥箱（101-1A 型）中，在 100 ℃下烘干

30 min。干燥后，将装有混合盐和试样的坩埚放入以

5 ℃ /min 的加热速率加热到 900 ℃的箱式电阻炉

(SX-G18123 型)中，进行 120 h 恒温热腐蚀实验，每组 3

个平行样品，如图 1a 所示。实验结束后，取出坩埚，空

冷至室温，然后在蒸馏水中煮沸 30 min，去除附着在试

样上的混合盐，再用乙醇清洗干燥后称重。高温酸性气

氛腐蚀时，将称重后的试样放入腐蚀炉内，腐蚀炉结构

如图 1b 所示。先设定升温及保温程序，再通入浓度为

99.9%的 SO2气体和 H2O 气体，确保腐蚀炉内 SO2浓度为

2%，最后打开升温开关，开始升温，进行恒温腐蚀实 

 

表 1  GH3625 合金化学成分 

Table 1  Chemical composition of GH3625 alloy (ω/%) 

Cr Nb Co Mo C Al Ti Fe Si S Ni 

21.77 3.75 0.19 8.79 0.042 0.21 0.40 3.68 0.12 0.0006 Bal. 

 

表 2  GH3625 合金实验参数及腐蚀介质 

Table 2  Experimental parameters and corrosion medium of 

GH3625 alloy 

Exp. T/℃ Salt content, ω/% Gas t/h 

T1 900 - Air 120 

T2 900 75Na2SO4+25NaCl Air 120 

T3 900 - 2%SO2+H2O+Air 120 

验。实验温度为 900 ℃，腐蚀时间为 120 h，升温速率为

5 ℃/s。当实验结束后，打开炉门，按顺序取出试样，进

行称重。 

采用感量为 0.1 mg 的 FA1004 型电子分析天平称取

GH3625 合金试样在不同介质中腐蚀前后的质量，每组数

据均测量 5 次后取平均值；经线切割、磨抛机制备金相试

样，采用配置有牛津 INCA 能谱仪的型号为 JSM-6700 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 1  高温腐蚀设备及其结构图 

Fig.1  Diagrams of equipment and its structure of high temperature corrosion: (a) box electric furnaces and (b) atmosphere corrosion furnace 

1-gas cylinder, 2-high pressure steam, 3-heater, 4-gas inlet, 5-crucible boat, 6-safety valve 
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场发射扫描电子显微镜（SEM）及其附件 EDS 能谱对试

样表面和截面腐蚀形貌及成分进行分析；采用型号为

D8ADVANCE 的 X 射线衍射仪（XRD）对合金腐蚀产

物进行物相分析（Cu 靶，40 kV）；并采用 HSC 5.11 软

件对相应的腐蚀反应进行热力学计算。 

2  结果与分析 

2.1  铸态 GH3625 合金微观组织 

铸态 GH3625 合金经化学腐蚀后的金相组织如图 2

所示，组织中存在明显的偏析和铸造缺陷（缩孔）。合

金中缩孔尺寸基本在微米级以上，呈随机分布，如图 2a

所示。此外，合金中部分区域存在晶界，在晶界周围和

晶界内存在尺寸不一的颗粒状析出相，如图 2b 和 2c 所

示。经 EDS 点扫描分析（图 2d），发现析出相成分主

要是 Mo 和 Nb 元素，这是因为合金在凝固过程中由于

Mo（熔点：2610 ℃）、Nb（熔点：2468 ℃）为高熔点

难溶元素，所以易被排到枝晶间残余液相中，形成各种

析出相，残留在基体中。结合已有研究结果[26]和 EDS

分析，确认析出相主要为一次 MC 型碳化物。 

2.2  腐蚀产物分析 

图 3 为铸态 GH3625 合金在不同介质中腐蚀前后的

XRD 谱图。由图可知，合金由 fcc 结构的 γ 相和少量的

NbC 组成；经腐蚀后合金主要腐蚀产物为 NiCr2O4、  

(Cr,Fe)2O3 和 NiO。分析发现，GH3625 合金在 T1 和 T3  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 2  铸态 GH3625 合金微观组织及析出相 EDS 分析 

Fig.2  SEM microstructures (a~c) and EDS analysis of the precipitates (d) of as-cast GH3625 alloy 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 3  铸态 GH3625 合金在 900 ℃的不同介质中腐蚀 120 h 前后的

XRD 图谱 

Fig.3  XRD patterns of as-cast GH3625 alloy before and after 

corrosion at 900 ℃ for 120 h in different media 

介质中腐蚀后的 XRD 谱图无明显变化，腐蚀产物主要为

四方晶系的 NiCr2O4和立方晶系的 NiO，前者的最强衍射

峰为(224)面，后者的最强衍射峰为(012)面。合金在 T2

介质中腐蚀后的 XRD 谱图与在 T3 介质中腐蚀后相比有

明显变化，NiCr2O4的衍射峰相对强度降低，而(Cr, Fe)2O3

相的衍射峰相对强度增强。由此可知，随着腐蚀介质由

液相（T2）变成气相（T3），合金氧化膜中 NiCr2O4和

(Cr, Fe)2O3 相对含量也发生了明显的变化。 

2.3  腐蚀形貌分析 

图 4 为 GH3625 合金在 900 ℃下暴露在不同介质中

120 h 后的表面形貌及 EDS 分析。由图可知，合金在 T1

介质中腐蚀后表面均被致密的氧化膜覆盖(图 4a~4c)，而

在 T2 和 T3 介质中腐蚀后表面存在不同程度的氧化膜剥 
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图 4  铸态 GH3625 合金在 900 ℃的不同介质中腐蚀 120 h 后的形貌及 EDS 分析 

Fig.4  Surface morphologies (a~c, e~g, i~k) and EDS analysis (d, h, l) of as-cast GH3625 alloy after corrosion at 900 ℃ for 120 h in different 

media: (a~d) T1, (e~h) T2, and (i~l) T3 

 

落、腐蚀坑和孔洞(图 4e~4g 和图 4i~4k)，这与不同介质

下氧化膜的形成与破坏机制有关。当合金在 T1 介质中

发生氧化后，表层氧化膜致密且完整，主要由尖晶石状

的颗粒组成（图 4c）。结合 EDS、XRD 和已有研究结

果[27]可知，尖晶石状颗粒主要为 NiCr2O4 和 Cr2O3。 

合金在 T2 介质中腐蚀后的表面形貌如 4e~4g 所示，

相比于合金在 T1 介质中形成的完整且致密的氧化膜，

在 T2 介质中腐蚀后合金表层氧化膜主要由颗粒状、针

状和棱柱状腐蚀产物组成。分析认为[28]，GH3625 合金

氧化膜中的针状腐蚀产物的形成可能与氧化膜的形成和

溶解之间的竞争有关。同时，表面氧化膜中存在明显的

剥落和腐蚀坑（图 4f 黄色区域）或孔洞（图 4f 蓝色箭

头所指），且表层结构较为疏松。其中，在合金氧化层

内部近基体侧存在的孔洞（图 4g）可以作为腐蚀介质进

一步腐蚀合金的通道，加速该区域附近的腐蚀速率，使

其成为腐蚀薄弱区。结合 XRD 以及 EDS 点扫描对合金

氧化膜不同区域进行分析（图 3 和图 4h），可知表层颗

粒状氧化物主要由 NiCr2O4 和 Cr2O3 组成，而棱柱状氧

化物主要由 NiO 组成。在合金表层出现针状或棱柱状

NiO 是因为在 T2 介质中 Cr2O3 相比于 NiO 更易溶解，

而 Cr2O3 的优先溶解消耗了 O2，起到抑制 NiO 溶解的效

果[29-31]，导致在氧化膜表层残留针状或棱柱状 NiO。而

在腐蚀坑内近基体处（图 4g），由于表层 Cr 元素的耗

损导致近基体处 Cr 元素含量远低于平均水平，相对的

Mo 元素含量明显提升；同时，在腐蚀坑的孔洞附近或

内部发现有 Cr 的氧化物和 Ni 的硫化物颗粒存在。 

当合金在 T3 介质中腐蚀时，也有明显的腐蚀坑和孔

洞存在（图 4j），不同的是 T3 介质中腐蚀坑区域明显比

T2 介质中腐蚀坑区域小，且腐蚀坑中近基体处 Cr 和 Mo

元素含量与基体平均含量相比变化不明显。同时，合金表

面氧化膜中有球形颗粒存在，结合 XRD 和 EDS 点扫描

分析，较小的主要是 NiCr2O4，较大的主要是 Fe2O3。 

综上可知，介质对合金腐蚀后表层氧化膜的成分、

形貌、致密程度及腐蚀坑大小等都有明显的影响。研究

发现，在 T2 介质中腐蚀后氧化膜破坏更严重，呈疏松

多孔状，且存在大面积的腐蚀坑，即 GH3625 合金表层

氧化膜在 T2 介质中更易被破坏，从而导致材料失效等

问题的出现。 

2.4  腐蚀增重分析 

合金在高温腐蚀后的质量变化一定程度可以反映合

金的抗高温腐蚀性，一般而言，合金腐蚀后的质量增量

通过以下公式计算[32]： 

2 1
m m

W
S


                             （1） 

式中，ΔW 为合金腐蚀后单位面积的腐蚀增量（mg/cm
2），

m2 为合金腐蚀后称重所得质量（mg），m1 为合金原始
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质量（mg），S 为合金腐蚀面积总和（cm
2）。 

图 5 为铸态 GH3625 合金在 900 ℃下的 5 种不同介

质中腐蚀 120 h 后的腐蚀增量。由图可知，不同介质中

合金腐蚀后的增重有明显差异。其中，合金在 T2 介质

中腐蚀后由于形成的氧化物剥落或形成气相挥发导致质

量增重减小，故在 T2 介质中合金质量增重最小，为  

0.89 mg/cm
2。而在 2%SO2+Ar 介质中，由于腐蚀过程中

氧化物的剥落较少或未生成气相，所以腐蚀后质量增量

有明显增加，约为 T2 介质中质量增量的 4 倍。T1、T2

和 2%SO2+O2 3 种介质因 O2 含量相差不大，且腐蚀剥落

差异不大，所以腐蚀后质量增量相近，约为在 T2 介质

中腐蚀增重的 12 倍。由此可见，合金在腐蚀时介质直接

影响合金氧化膜的形成与破坏程度，进而影响合金腐蚀

后的质量增重。 

2.5  氧化膜结构与成分分析 

图6为不同介质下GH3625合金腐蚀后的截面形貌。

从中可以发现腐蚀介质对氧化膜的形成、致密度和厚度

均有很大的影响。当合金在 T1 介质中腐蚀后，氧化膜

厚度约有 30 μm，如图 6a 所示。其中，靠近基体方向的

氧化膜较为致密，且与基体呈无规则交错状，但界面整

体起伏较低；而靠近表面的氧化膜较为疏松，能看到明

显的孔隙。当合金在 T2 介质中腐蚀后，氧化膜最厚，约

85 μm，是在 T1 介质中氧化后的 2.8 倍，如图 6b 所    

示。合金在 T2 介质中腐蚀后的氧化膜与基体接触面较

为平整，但整体起伏较大，说明合金不同区域的抗腐蚀

性存在明显差异，且氧化膜表层存在裂纹。当合金在 T3

介质中腐蚀后，氧化膜最薄，约 10 μm，只有 T1 介质中

氧化后的 1/3，如图 6c 所示。T3 介质中腐蚀后的氧化膜

与基体接触面起伏较大，同样存在抗腐蚀性不均匀现 

象，但氧化层整体较为致密，无明显裂纹和孔隙。 

图 7 为不同介质下 GH3625 合金腐蚀后的截面腐蚀

形貌及其 Cr 元素含量变化。由 EDS 分析的 Cr 元素变化

发现，T1（图 7d）、T2（图 7e）和 T3（图 7f）介质中

的氧化膜厚度分别为 31，130，和 11 μm。其中，合金

在 T1 和 T3 介质中腐蚀形成的氧化膜厚度与图 6 结果一

致；而在 T2 介质中形成的氧化膜厚度与图 6 结果存在

偏差，这是由于合金在 T2 介质中发生热腐蚀时，合金

表层氧化膜破坏较严重，从而导致氧化层厚度变化也比

较明显，分布在 60~130 μm 范围内。同时，发现合金中

主要抗腐蚀元素Cr的含量沿着富Cr层穿过贫Cr层向基

体方向发生明显变化，呈现出一种先增后减再缓慢增加

到平均含量并逐渐趋于稳定的过程。越靠近氧化膜表层

的 Cr 元素含量越低，这一方面由于合金最表层中大部分

Cr 及其氧化物与腐蚀介质接触发生反应被消耗，另一方

面原因则是由于合金表层下存在的致密氧化层导致合金

中的 Cr 元素需要通过它才能进一步扩散到合金表面，无

法及时满足表面 Cr 元素的快速消耗，所以氧化层中出现

Cr 元素含量随着靠近表面而逐渐降低。而沿氧化膜逐渐

靠近合金内部，Cr 元素的含量从最高值逐渐过渡到贫化

层的最低值（低于合金原始成分），随着向合金基体内

部靠近，Cr 元素含量逐渐恢复到平均水平。 

图 8 为不同介质下 GH3625 合金腐蚀后的截面形貌

和 EDS 元素面扫描。可以明显看到合金在不同介质中腐

蚀后的结构均可分为 3 层，Ⅰ和Ⅱ层的氧化膜和Ⅲ层的贫 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 5  铸态 GH3625 合金在 900 ℃下不同介质中腐蚀 120 h 后的质

量增重 

Fig.5  Mass-gain ΔW of as-cast GH3625 alloy after corrosion in 

different media at 900 ℃ for 120 h
[33,34]

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 6  铸态 GH3625 合金在 900 ℃下不同介质中腐蚀 120 h 后的截面形貌 

Fig.6  Cross-section morphologies of as-cast GH3625 alloy after corrosion at 900 ℃ for 120 h in different media: (a) T1, (b) T2, and (c) T3 
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图 7  铸态 GH3625 合金在 900 ℃下不同介质中腐蚀 120 h 后的截面形貌及 Cr 元素含量变化 

Fig.7  Cross-section morphologies and Cr content of as-cast GH3625 alloy after corrosion at 900 ℃ for 120 h in different media: (a, d) T1,    

(b, e) T2, and (c, f) T3 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 8  铸态 GH3625 合金在 900 ℃下不同介质中腐蚀 120 h 后的截面形貌及 EDS 元素面扫描 

Fig.8  Cross-section morphologies and EDS element mappings of as-cast GH3625 alloy after corrosion at 900 ℃ for 120 h in different media:  

(a) T1, (b) T2, and (c) T3 
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Cr 区。主要对这 3 个区域的 Ni、Cr、Mo、Nb、O 和 S

元素进行了分析，结合前文发现，合金在 T1、T2 和 T3

介质中腐蚀后的氧化膜分为Ⅰ层(外表层)和Ⅱ层(内表层)，

分别为 NiO(Ⅰ层)和 Cr2O3/NiCr2O4(Ⅱ层)、Cr2O3(Ⅰ层)和

Cr2O3/NiCr2O4(Ⅱ层)与 NiO(Ⅰ层)和 Cr2O3(Ⅱ层)组成。同

时，在氧化膜和基体界面处还发现有 Mo 和 Nb 元素的

扩散与偏聚，其中一部分主要组成碳化物 ((Mo, 

Nb)xC)
[26]，另一部分组成富 Nb 氧化物(NbCrO4)。此   

外，在 T3 介质中腐蚀后的样品中还发现腐蚀元素(S)偏

聚在碳化物和氧化膜/基体界面处，说明这些区域成为腐

蚀敏感区，易被进一步腐蚀破坏。综上可知，随着氧化

膜在腐蚀中被破坏的越严重，合金表层氧化膜和贫 Cr

区的 Cr 含量相对差异越大，且贫 Cr 区 Ni 含量明显增 

多，即随着 Cr 元素的供应不足，合金表层的抗腐蚀性元

素可能逐渐转变为以 Ni 元素为主。 

3  讨  论 

3.1  热力学分析 

不同元素与腐蚀介质中离子反应的驱动力不同，导致

不同元素的腐蚀特性也不一致，越容易与腐蚀介质发生反

应的元素，他们反应的吉布斯自由能（ΔG
0）越低。故可

通过同一温度下各物质的 ΔG
0 来确定其稳定性，与本研

究腐蚀实验相关方程式及其 ΔG
0 结果如图 9 所示，关于

所有化学反应的热力学计算均通过 HSC 5.11 软件进行。 

腐蚀的初始阶段，空气中的氧气与基体接触，Cr 和

O 元素均充足的情况下，Cr 发生氧化的热力学驱动力较

大，在合金表面优先形成富 Cr 的相对连续致密的 Cr2O3

氧化膜薄层，紧密地粘附于基体表面，可以阻止腐蚀元

素的扩散和接触，从而抑制腐蚀的进一步发生。所以，腐

蚀中 Cr2O3 氧化膜的形成或保护其不被破坏显得尤为重

要，同时，在 3 种介质中，均发现合金表面有 Cr2O3 氧

化膜的形成。当合金在 T2 介质中腐蚀时，氧化膜与介

质发生反应导致氧化膜破损，主要反应如图 9b 所示。根

据在腐蚀环境中参与腐蚀过程的介质将腐蚀分为

“Na2SO4”和“NaCl”2 种。根据 ΔG0 可知(见图 9a)，

在 T2 介质中易发生“NaCl”腐蚀生成气态 Cl2(Cl2，沸

点–34 ℃)，同时伴随着“Na2SO4”腐蚀生成的 Na2CrO4 

(Na2CrO4，熔点 794 ℃)，最终导致氧化膜被破坏，合金

抗腐蚀性降低。这也可以解释 T2 介质中合金氧化膜溶

解剥落最严重的原因，与前文分析相符。此外，由热力

学计算证明 S和 Cl等会在高温环境下对GH3625 合金及

其氧化膜造成严重腐蚀和破坏，但只是从热力学角度分

析了在高温腐蚀环境中合金被腐蚀的可能性。 

由图 9c 和 9d 可知，在 T3 介质中腐蚀时，合金中

Ni、Cr 元素参与反应的吉布斯自由能均为负值，即它们

与 SO2 在 900 ℃下可自发进行反应，生成相应的硫化物

(Cr2S3、Ni3S2)和氧化物(Cr2O3、NiO)。在相同条件     

下，Cr 比 Ni 参与反应的吉布斯自由能更低，所以 Cr 更

易与 SO2 发生腐蚀反应，同时还可以把 Ni3S2 中的 Ni 置

换出来生成 CrS，此过程属“硫化”过程。同时，合金 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 9  铸态 GH3625 合金在 900 ℃下不同介质中腐蚀的反应方程式及其吉布斯自由能 

Fig.9  Corrosion reaction equation and its Gibbs free energy of as-cast GH3625 alloy in different media at 900 ℃: (a) T2, (b) the corresponding 

equations in Fig.9a; (c) T3, (d) the corresponding equations in Fig.9c 
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还会发生“氧化”，从图 9c 中可以发现，Cr 发生氧化的

ΔG
0明显低于“硫化”和其它“氧化”反应的 ΔG

0，即在

Cr 和 O 都充足的情况下，合金中更易发生氧化反应，形

成 Cr2O3。这也是 Cr 元素对 Ni 基合金产生保护作用的

原理，即Cr优先于Ni元素氧化或者硫化以保护Ni基体。

此外，腐蚀产物中的 Cr2S3 和 Ni3S2 在 O2 充足时会发生

反应生成 Cr2O3 和 Ni，而 Cr2O3 易与 NiO 生成抗腐蚀较

低的复合氧化物 NiCr2O4，破坏氧化膜的完整性。由此

可知，合金若要在腐蚀介质中形成致密的保护性氧化膜

需要介质中腐蚀元素与氧化膜反应的 ΔG
0 较大，即氧化

膜越稳定。 

3.2  Cr 元素扩散与氧化膜 

Cr2O3 氧化膜的形成与 Cr 元素在合金中的扩散息息

相关，而 Cr 元素在 GH3625 合金中的扩散系数可由公式

(2)进行计算： 

( / )

0
e Q RTD D                               （2） 

D0 为指前因子，Q 为扩散激活能，R 为气体常数，T 为

绝对温度。 

在 Ni 基体中 Cr 的扩散能量约为 3.01 eV
[35,36]，根据

公式(2)对 Cr 在 900~1300 ℃下的 D0 进行拟合可得 D0 为

5.8×10
-4

 m
2
·s

-1 [36,37]。在 900 ℃下，Cr 的 D0 值不变，根

据式(2)和表 3 计算可得，Cr 元素在合金中的扩散系数 D

为 7.049×10
-17

 m
2
·s

-1。从宏观尺度上分析，多晶体的扩

散遵循菲克定律，因此溶质的扩散贫化层深度 x 可由公

式(3)保守计算[38]： 

2x Dt                                 （3） 

即腐蚀后 GH3625 合金贫 Cr 深度 x 为 7.804 μm。 

图 10 为合金贫 Cr 区 Cr 元素随深度的变化趋势，在

合金氧化膜下逐渐靠近合金内部（见图 8，Ⅲ层），由

于无致密氧化膜的阻挡以及随着 Cr 元素扩散速率逐渐

降低，合金中 Cr 元素的含量逐渐恢复到平均含量（20%

左右）。此外，合金在 T1 介质中氧化后贫 Cr 深度（x1）

为 8 μm，与计算结果（7.8 μm）一致，说明 GH3625 合

金在 900 ℃下 T1 介质中氧化时，基体中 Cr 元素的扩散

基本符合菲克定律。当合金在 T2 和 T3 介质中腐蚀后，

其贫 Cr 深度分别为 14 μm（x2）和 11 μm（x3），均大

于计算值。这是由于在合金表面，Cr 元素的溶出除了其

自身的扩散外，还与腐蚀环境中的离子发生氧化还原反

应而使得其不断溶出，所以合金在 T2、T3 介质中氧化

膜下 8~14 μm 的范围内也存在贫 Cr 区。由此可知，腐

蚀介质对合金的腐蚀破坏（氧化膜的溶解和剥落）程度

可间接反应在基体中贫 Cr 区深度的大小上，即氧化膜破

坏的越严重，贫 Cr 区越深。 

3.3 氧化膜形成及破坏机制 

GH3625 合金因其高 Cr 质量分数（20%~23%）导致

能在合金表面形成保护性 Cr2O3氧化膜而具有较好的抗腐

蚀性，而合金在进一步的腐蚀时需要腐蚀介质通过 Cr2O3

膜扩散才能发生，故合金表层形成保护性的氧化膜需要其

具有很高的致密程度和极少的缺陷[39]。结合前文分析可

知，GH3625 合金在高温氧化后的氧化膜表层主要由氧化 

 

表 3  GH3625 合金扩散系数及贫化层深度计算参数 

Table 3  Calculation parameters of diffusion coefficient and dilution depth of GH3625 alloy 

D0 /m
2
·s

-1
 Q/J R/J·K

-1
 T/K t/s D/m

2
·s

-1
 x/μm 

5.8×10
-4

 4.816×10
-19

 1.381×10
-23

 1173 4.32×10
5
 7.049×10

-17
 7.804 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 10  铸态 GH3625 合金在 900 ℃下不同介质中腐蚀后贫 Cr 区

Cr 元素含量随深度变化 

Fig.10  Variation of Cr element content with depth in the Cr-poor area 

after corrosion in different media at 900 ℃ for as-cast GH3625 

alloy (x in the figure represents the depth of Cr depletion) 

物 NiO、Cr2O3和 NiCr2O4组成，这与 Ritouet 等[40]报道的

高 Cr 含量金属氧化后的结果一致。当合金表层 Cr 含量超

过 20%时，合金表层会形成 2 层不同物质组成的的氧化

层(图 8 中Ⅰ和Ⅱ层)
[41]，而在氧化早期阶段主要形成氧化物

NiO 和 Cr2O3，且 NiO 的生长速度比 Cr2O3快得多[42]，所

以氧化层外层主要由 NiO 组成。同时，由于氧化物的

Pilling-Bedworth 比分别为 1.65 和 2.0，即意味着它们可以

形成致密的氧化膜[43,44]，所以氧化后形成致密的氧化膜

由外层的 NiO 和内层的 Cr2O3 组成。由于瞬态氧化机理，

在连续的 Cr2O3 氧化膜形成前可能会形成 NiCr2O4
[45]；当

连续的 Cr2O3 氧化膜形成时，内氧化层表面由于 Ni 氧化

物和 Cr 氧化物的固相反应(见图 9d 中方程式(4))也会形

成尖晶石状的 NiCr2O4。最终合金在高温氧化后形成的

氧化膜结构如示意图 11a 所示，从合金表面向合金内部 
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图 11  铸态 GH3625 合金在 900 ℃下不同介质中腐蚀后氧化膜形成及破坏示意图 

Fig.11  Schematic of oxidation film formation and failure of as-cast GH3625 alloy after corrosion in different media at 900 ℃: (a) T1, (b) T2, and (c) T3 

 

的结构分别是疏松氧化膜、致密氧化膜、贫 Cr 层和基体，

当合金致密氧化膜不被破坏时，其具有较好的抗腐蚀性。 

当合金发生腐蚀时，尤其是高温热腐蚀时，首先发

生的是合金表面的选择性氧化，而高 Cr 含量的镍基合金

的初始氧化膜已知主要由 Cr2O3 组成[46]，与本研究结果

一致，如图 8a 所示。同时，已有的镍基合金高温熔盐腐

蚀的大量研究中[47-49]，认为熔盐腐蚀是由合金中元素溶

解控制的，即 Cr 元素在合金中的扩散速率是控制腐蚀速

率的主要因素。在本研究中，合金原始状态相同，即 Cr

元素在同一介质中的扩散速率相同，由图 4 和图 10 已知

主要影响 Cr 扩散速率的是腐蚀介质对氧化膜的破坏程

度。当 GH3625 合金在 T2 介质中腐蚀时，合金中的 Cr，

Ni 和 Nb 元素与 O2发生反应，在合金和熔盐之间形成氧

化物，又因为腐蚀介质的存在，导致 Cr2O3 膜的形成与

溶解相互竞争，最终使得合金表层氧化膜疏松且易剥落，

不再具有保护性，如示意图 11b 所示。其中，合金氧化

膜的溶解剥落主要包括 2 种机制，一种是由于 Cl
-的存

在，其可以和 Cr2O3 膜发生反应生成气态 Cl2，从而使得

保护性氧化膜溶解[50]，同时金属氯化物的生成和气体的

挥发扩散导致凹坑及孔洞的出现和氧化层的剥落（反应

方程式见图 9b 中式 (3)、(4)）；另一种是由于 Na2O 的存

在可以和 Cr2O3膜发生反应生成铬酸盐 Na2CrO4
[51]，而铬

酸盐化合物在熔盐中具有很高的溶解性[52,53]，即间接导致

合金表层保护性氧化膜的溶解和破坏，最终在合金表层形

成无保护性的氧化膜（反应方程式见图 9b 中式(5)、(6)）。

同时，由于合金表层 Cr2O3氧化膜在腐蚀时的溶解破坏较

严重，导致 Cr 元素耗损严重，而 Cr 元素的补充只能通过

基体 Cr 元素的向外扩散，所以导致基体中形成的贫 Cr

区深度远大于 T1 介质中氧化后的贫 Cr 区深度。 

当合金在 T3 介质中发生腐蚀时，合金中 Cr 元素扩

散很快，会优先在合金表面形成致密的 Cr2O3氧化膜。又

因为大气中独立的 O2 供应充足，合金基体中 Ni 元素也

可直接参加合金氧化，即合金表面的氧分压利于生成

NiO，最终形成混合氧化层。而合金表层 Ni、Cr 元素形

成氧化物后，由于氧化膜和基体膨胀系数不匹配，氧化

膜在体积发生膨胀时与基体间应力增大，导致表层氧化

膜开裂甚至脱落，为腐蚀提供通道[54,55]。众所周知，腐

蚀过程是一个元素互相扩散并发生反应的过程，即腐蚀

时腐蚀气氛中的 S 通过裂纹以及氧化膜其它缺陷扩散进

入合金基体，使得合金/氧化层界面 O2 分压降低，S 分

压升高，发生“硫化”反应；同时，合金基体中的 Ni、

Cr 元素向外扩散与 SO2 相遇时，也会发生“硫化”反应，

生成 Ni3S2 和 Cr2S3
[56,57]，反应方程如图 9d 中式 (2)、(3)

所示。其中，生成的 Ni3S2 可与 Cr 元素发生反应生成

CrS，即合金中的 Cr 元素能以硫化物的形式固定腐蚀元

素 S，使其不能扩散进入合金内部；另一方面减少 Ni3S2

的生成就是减少了低熔点共晶物 Ni-Ni2S3 的生成，减缓

了合金“内硫化”反应的速率[58]。但是，随着 O 的扩   

散，生成的硫化物会被进一步氧化并伴随着 Cr2O3 和 SO2

的生成[59]，反应方程如图 9d 中式(5)、(6) 所示，而 SO2

又可与基体中 Ni、Cr 元素发生硫化反应。所以，当 O2

充足时，即使在 S 元素无法进一步供应的情况下，腐蚀

仍能通过不停的硫化/氧化交互进行，破坏氧化膜的完整

性，导致其疏松多孔，最终形成的氧化膜结构如示意图

11c 所示，使得合金的抗腐蚀性降低。 

由此可知，合金在 3 种介质中表现出了 3 种腐蚀特 

性，合金抗腐蚀性与氧化膜的性质息息相关，而氧化膜的

完整性与腐蚀介质又紧密相连。当腐蚀介质中的腐蚀元素

可以和氧化膜自发的发生反应并生成易溶解或易挥发的

腐蚀产物时（如 GH3625 合金在 T2 介质中的腐蚀），或

者当介质中的腐蚀元素和氧化膜可以发生类似与“氧化”

和“硫化”的连续循环腐蚀时（如 GH3625 合金在 T3

介质中的腐蚀），氧化膜的完整性会遭到破坏，出现腐

蚀薄弱区，成为合金失效的危险区域。 

4  结  论 

1) GH3625 合金经腐蚀后的腐蚀形貌、产物组成和分

布均明显随腐蚀介质的变化而变化；在 T1 介质中合金表

a b c 
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层形成致密且连续的氧化膜，外层为 NiO，内层为 Cr2O3

和 NiCr2O4组成；而在 T2 介质和 T3 介质中合金表层氧化

膜完整性被破坏，出现腐蚀坑和孔洞，腐蚀产物分别为

T2 介质中外层的 Cr2O3 和内层的 Cr2O3/NiCr2O4 以及 T3

介质中外层的 NiO 和内层的 Cr2O3。 

2) GH3625 合金在T2 介质中形成的腐蚀产物剥落或形

成气相腐蚀产物挥发导致合金腐蚀后增重最小        

(0.89 mg/cm
2
)，为 T1 介质和 T3 介质中腐蚀后增重的 1/12

左右。 

3) GH3625 合金在不同介质中（T1、T2、T3）腐蚀

后，从合金最表层到合金内部结构均为疏松氧化膜、致

密氧化膜、贫 Cr 区和合金基体。其中，合金氧化膜的厚

度分别为 30、85 和 10 μm；贫 Cr 区深度分别为 8，14

和 11 μm。合金中 Cr 元素的扩散主要受腐蚀介质对氧化

膜的破坏程度以及氧化膜厚度的影响。 

4) GH3625 合金在腐蚀时，主要是不同介质下合金

表层氧化膜的形成与溶解的相互竞争，当合金在 T2 介

质中腐蚀时，腐蚀机制主要是氧化膜与 Cl
-反应生成气相

Cl2 和与 Na2O 反应生成铬酸盐 Na2CrO4；当合金在 T3

介质中腐蚀时，腐蚀机制主要是 Cr、Ni 元素与 SO2、

O2 的连续硫化和氧化反应。 
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Abstract: The corrosion behavior of as-cast GH3625 alloy were studied in different corrosive media (Air, 75wt%Na2SO4+25wt%NaCl and    

2%SO2+H2O+Air) at 900 °C for 120 h, utilizing XRD, SEM, EDS, mass-gain measurement and thermodynamic calculation. The formation and 

destruction mechanism of the oxide film under different corrosive media were discussed. Results show that from the top layer to the internal 

structure of GH3625 alloy is divided into loose oxide layer, dense oxide layer, Cr poor zone and alloy matrix after corrosion in different media, 

and the oxide layer is mainly composed of NiO, Cr2O3 and NiCr2O4. In addition, the depth of Cr-poor zone after corrosion in corrosive medium 

(14 μm and 11 μm) is greater than that after oxidation in air (8 μm). The damage degree of corrosion medium to the surface oxide film of the alloy 

is molten salt medium, acidic atmosphere medium and air medium in descending order. The corrosion of GH3625 alloy is mainly due to the 

competition between the formation and dissolution of the surface oxide film in different media. When GH3625 alloy is corroded in 

75wt%Na2SO4+25wt%NaCl medium, the corrosion mechanism is mainly that the oxide film reacts with Cl
-
 to form gas phase Cl2 and reacts with 

Na2O to form chromate Na2CrO4. However, when GH3625 alloy is corroded in 2%SO2+H2O+Air, the corrosion mechanism is mainly the 

continuous sulfurization and oxidation reaction of Cr, Ni and SO2, O2. 

Key words: GH3625 alloy; high temperature corrosion; corrosive medium; oxide film; corrosion mechanism 
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