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摘  要：以 Inconel 625 合金作为参照对象，基于界面调控的合金设计思路，采用热力学软件设计出一种低合金化低层

错能的镍基变形高温合金。通过表面机械碾压处理（SMGT）技术，研究层错能对镍基合金梯度结构的演化机制和晶粒

细化机制的影响规律。结果表明，经 SMGT 处理在 Inconel 625 合金、M1 和 M2 合金表层中分别制备出了 450、300 和

250 μm 厚的梯度结构层。此外，不同合金梯度组织的演化机制也不同，在 Inconel 625 合金中，随着应变的逐渐增加，

其微观结构细化机制逐步从位错分割机制转变为剪切带和孪晶分割机制；而在 M 合金中，以形变孪晶分割机制为主。

因此，基于设计理念及对应的组织演变机制，可为低层错能镍基变形高温合金的成分设计提供一定的参考。  
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现代工业的快速发展导致对金属材料综合力学性

能的要求不断提高，如何获取兼具高强度和良好塑性与

韧性的高性能金属材料是材料、物理、力学等不同学科

长期以来亟待解决的难题[1,2]。近年来，随着“材料素

化”的提出[3-5]，其旨在通过跨尺度多级构筑与组织结

构调控替代合金化来提高材料的综合性能，这为实现材

料强度与塑/韧性匹配提供一个重要的研究方向。目前，

通过在金属材料中引入梯度结构，这种结构不仅能有

效地避免尺寸突变引起的性能突变，还能使具有不同

特点尺寸的结构相互协调，同时表现出各种特征尺寸

所对应的多重作用机制，使材料的强塑/韧性得到很好

的匹配[6-8]，这已经在纯铜[9]、纯镍[10]、Fe-Mn 钢[11]和

镍基合金[8]中取得了重大突破。金属材料梯度结构的制

备方法可分为“自上而下（Top-down）”和“自下而上

（Bottom-up）”的方式，如塑性变形法、电沉积法和磁

控溅射法等[12-15]。其中，表面机械碾压处理（SMGT）

能够在金属材料表层实现高速剪切塑性变形，在材料最

表层引入大剪切变形量、高应变速率和高应变梯度[9]。

随距表面距离的增加，剪切变形量、剪切应变速率和剪

切应变呈梯度降低，形成梯度分布的微观结构。同时，

与表面机械研磨处理（SMAT）和表面机械滚压处理

（SMRT）相比，SMGT 的样品表层变形量大，梯度纳

米层厚而且均匀[9,16,17]。 

众所周知，镍基变形高温合金的发展主要依赖合

金化，但高合金化面临着变形难、成本高以及造成污

染等问题。因此，通过稳定界面调控设计并制备出同

时具有高承温能力、高强度和良好的变形能力的合金

成为目前的研究重点[18]。同时，层错能又是影响 fcc

材料微观变形机制的内在因素之一，材料在不同条件

下的塑性变形过程中会启动相应的变形方式来协调变

形，而变形方式的不同导致引入的晶粒细化机制也不

同。位错滑移和孪生是材料塑性变形的 2 个重要方式，

也是晶粒细化的 2 种主要机制。对于高层错能的 fcc

金属材料来说，位错滑移是其主要的微观变形机制和

晶粒细化机制；对于低层错能 fcc 金属材料而言，孪

生变形在塑性变形过程中起到更重要的作用[19-21]。因

此，本工作以 Inconel 625 合金作为参照对象，选用基

于界面调控的合金设计思路设计出的一种具有较低层

错能和适量 γʹ相的模型合金，通过 SMGT 实验研究层

错能对镍基合金梯度结构的构筑、变形机制与组织演

变的影响规律，为后续界面可调控合金设计提供一定

的理论支持与研究基础。 

1  实  验  

选用材料为热挤压态 Inconel 625 合金棒材和一种

基于界面调控设计的模型合金，化学成分见表 1。采

用线切割在热挤压 Inconel 625 合金棒材中心区域取若

干尺寸为 Φ13 mm×110 mm 的长棒。为了去除合金中 
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表 1  Inconel 625 合金和模型合金化学成分及层错能  

Table 1  Chemical composition (ω/%) and stacking fault energy of Inconel 625 alloy and model alloy 

Alloy 
Solution strengthening element 

 

 

Precipitation  

strengthening element 

 

 

Grain boundary  

strengthening element 

 

 
Other  Substrate Stacking fault 

energy/mJ·m
-2

 
Cr Co W Mo Fe  Al Ti Nb  C  Si  Ni 

Inconel 625 21.77 - - 8.79 3.68  0.2 0.2 3.6  0.042  0.12  Bal. 229.4 

Model alloy 16.5 17.0 6.0 - -  2.55 2.4 -  -  -  Bal. 113.0 

Note: stacking fault energy of the alloy is calculated by the software, which is the stacking fault energy of the alloy solid solution  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 1  退火后合金 SEM 照片 

Fig.1  SEM images of alloy after annealing: (a) Inconel 625, (b) M1 alloy, and (c) M2 alloy 

 

残余应力和析出相对后续变形的影响，将其封管（氩

气保护）进行固溶处理，固溶处理参数为 1150 ℃/1 h/ 

AC。固溶后合金组织由均匀的奥氏体等轴晶和少量的

退火孪晶组成（如图 1a 所示）。 

基于界面调控的设计思路，本课题组通过“γ′相+

孪晶”的耦合强韧化方式，采用软件辅助设计合金成

分。其中，选用 Ni 作为基体元素，Cr 作为抗氧化和

抗腐蚀元素，Ti 和 Al 作为 γ′相强化元素，W 和 Co 作

为调控层错能元素，除此之外 W 还能使 γ′全熔温度明

显提高，所以最终确定合金体系为 Ni-Cr-Al-Ti-W-Co。

综合考虑文献中合金元素降低纯 Ni 层错能的程度、合

金成本，γ′相体积分数、TCP 相析出倾向和错配度的

变化趋势，不断调整合金元素配比，最终优化成分后

确定模型合金成分为 Ni-17.0Co-16.5Cr-6.0W-2.55Al- 

2.4Ti (质量分数, %)，关于合金设计的具体细节可参考

本课题组相关研究结果[22]。然后，分别采用电弧炉熔

炼+吸铸或浇铸的方法制备出模型合金，分别标记为 M1

和 M2 合金，其尺寸分别为 Φ13 mm×50 mm 和 Φ10 mm 

×75 mm。在对模型合金表面处理前，先进行均匀化退

火处理，退火工艺为 1180 ℃/18 h/AC，退火后的组织

由单一的奥氏体晶粒和少量的退火孪晶组成（如图 1b

和 1c）。M 合金微观组织中晶粒明显较为粗大，其中，

M1 合金中分布着较多的尺寸较小的等轴状晶粒，M2

合金中分布着更多的退火孪晶。 

在室温下，对热处理后的 Inconel 625 合金和 M

合金棒材进行表面机械碾磨(SMGT)处理，其工作原理

示意图如图 2所示。SMGT处理时，先将样品表层 1 mm

车削掉，以排除表面氧化、杂质及同轴度对样品后续

加工的影响。SMGT 加工参数为：刀头直径 D=8 mm，

ν1=400 r/min，ν2=8 mm/min，ap=20 μm，加工道次  

P=6，加工过程中采用液态润滑油作为润滑与致冷介

质。其中，刀头材料为 WC/Co 硬质合金，ν1 为样品

旋转速度，ν2 为刀头沿合金表面轴向（TD）滑动速

度，ap 为刀头压进样品表面深度。当刀头从合金棒材

的一端滑到另一端时，样品表面被定义为经过一次处

理（道次记为 P）。 

通过 FEI Verios 460扫描电子显微镜(SEM)的背散

射电子成像模式对不同状态样品 SD-ND 截面微观组 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 2  表面机械碾磨处理(SMGT)示意图 

Fig.2  Schematic diagram of SMGT 
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织结构进行表征，试验中使用加速电压为 15 kV，探

针电流(束流)为 1.6 nA。在表征前，为避免在样品切

割及电解抛光处理过程中对合金表层造成破坏，先在

样品表面电沉积约 1 mm 厚的镍镀层进行保护，然后

通过线切割将试样切成 5 mm×3 mm×1 mm 的片状试

样。将片状试样截面按照标准金相程序经碳化硅水磨

砂纸逐级研磨，然后抛光至镜面状态，最终进行电解

抛光，电解抛光液配方为：高氯酸 50 mL、乙醇 450 mL，

抛光时温度为室温，电压为 10 V，时间约为 25 s。 

使用 Qness Q10A+显微硬度计对 SMGT 后合金样

品表面及截面硬度进行测量，测试载荷为 50 g，加载

时间为 10 s。截面样品制样过程与扫描电镜样品相同。

由于截面样品微观结构呈梯度分布，需要对不同深度

尽可能连续测量其硬度变化，所以采用连续阵列压痕

模式进行硬度测量，压痕之间距离为 15 μm，最终用

硬度随深度变化散点图来描述样品硬度的变化规律。  

2  结果与分析 

2.1  Inconel 625 合金梯度结构的构筑与硬度变化 

Inconel 625 合金表面经 SMGT 处理后，沿着合金

表层向合金芯部的方向变形程度逐渐减小，在表层约

350 μm 厚的区域内发生了严重的塑性变形(见图 3a)。

结合硬度变化趋势(图 3b)可知，合金的硬度沿表层向

芯部呈梯度降低，由表层的 7.6 GPa 逐渐降低到芯部

的 2.5 GPa；根据 Hall-Petch 关系可知[23]，金属材料的

强度和硬度与平均晶粒尺寸的平方根的倒数呈线性关

系，这将间接的表明经 SMGT 处理后合金的晶粒尺寸

沿表层向芯部呈梯度增大，并在合金表层获得 450 μm

厚的梯度结构层。由图 3c 可知其梯度结构层由表层的

纳米晶(NG)层，亚表层的超细晶(UFG)层和近芯部层

的位错结构(DS)层组成；同时对不同结构层进行深入

表征与分析发现，在合金芯部（约 450 μm），组织基

本保持了奥氏体微米级等轴晶粒的形貌特征，原始晶

界清晰可见，没有明显的变形特征出现，晶界有少量

碳化物存在，如图 3g 所示。在距表面 350~450 μm 处，

为合金低应变区，组织中仍能看到奥氏体晶体特征，  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 3  Inconel 625 合金组织演变及硬度分布 

Fig.3  Microstructure evolution and hardness distribution of Inconel  625 alloy: (a) the gradient morphology of the alloy after SMGT;   

(b) hardness distribution in different depths of the alloy section; (c) gradient microstructure composed of NG layer, UFG layer, 

DT/SB, DS and CG; nanocrystalline (d), deformation twin/shear band (e), and dislocation structure (f) correspond to NG, DT/SB, 

DS zones in Fig.3c; (g) CG (coarse grain) zone in Fig.3a 
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晶界清晰，但在晶内能看到明显的滑移带，如图 3f 所

示。将图 3f 中 3 个晶粒分别记为 G1、G2 和 G3，在

晶粒内出现互相平行且沿着不同方向的滑移线，这说

明在这一区域晶粒开始相互协调变形。这是因为 fcc

金属材料在塑性变形开始时，晶体只有在某一滑移系

中分切应力 τc 首先达到一定的临界值时，这一滑移系

开动，才能开始滑移。所以在相同的受力情况下，根

据 Schmid 定律( = cos cos     )，位错滑移是否

容易进行，与取向因子 μ 有关[24]。当 λ 角度越接近 45°

时，取向因子越接近最大值（0.5），滑移处于越有利

的取向（即晶粒取向越接近软取向），晶粒越容易发生

滑移。由此可知，该区域在切应力的作用下，不同取

向晶粒先后开始滑移变形，λ 角度接近 45°的晶粒(G3，

35°)优先发生塑性变形。随着应力的增加，位错在晶

界处塞积，造成应力集中，产生的应力场作用在相邻

晶粒(G1 和 G2)上，使其它晶粒也开始滑移，协调变

形。在距表面 250~350 μm 处，随着应力应变的增加，

晶粒中多个滑移系{111}<110>同时启动[25,26]，使得晶

内的位错在晶界处增殖，原始晶界已经无法清晰辨识，

组织中主要为位错结构(DS)，如图 3c 所示。在距表面

80~250 μm 处，随着应力应变的持续增加，可以看到

大量的变形组织，主要由拉长状晶粒、形变孪晶(DT)

和剪切带(SB)组成，这些结构整体上沿剪切方向分布，

如图 3e 所示。同时，大量形变孪晶的出现说明变形机

制发生改变，此区域已发生孪生变形。这是因为应力

和应变水平逐渐增加，当切应力超过孪晶形成的临界

切应力时，会导致不同孪生面的孪生系{111}<112>被

激活[25,26]，变形机制由位错滑移向孪生变形转变。随

着距离表面越近，变形组织逐渐趋于剪切方向分布，

晶粒明显变小，组织越致密，如图 3c 中 UFG 区域所

示。在距表面 0 ~ 80 μm 处的 SEM 下已经很难看清结

构特征，但可以看到大量变形流线，由此可以推测合

金表层发生了剧烈的塑性变形，且组织晶粒尺寸非常

细小，达到纳米尺寸，如图 3c 中 NG 区域和图 3d 所

示。此外，在最表层区域还分布着大量的碎化后的碳

化物，其尺寸在微米级以下。 

2.2  M 合金梯度结构的构筑与硬度变化 

M合金经 SMGT 处理后的组织形貌和硬度分布趋

势如图 4 所示。图 4a 和 4b 分别为 M1 和 M2 合金梯

度组织形貌，图中黄线区域组织发生剧烈的塑性变形，

为高应变区（HSZ），该区域在 SEM 下已经很难看清结

构特征，即 M1 和 M2 合金 NG 层厚分别为 9 和 16 μm。

黄线以下区域为低应变区（LSZ），在该区域能看到明

显的原始晶界，且在近高应变区，观察到晶界沿着剪

切方向弯曲变形，并有形变孪晶存在，如图 4a 和 4b

所示。结合硬度分布图 4c 和 4d 可知，M1 合金最表

层硬度为 5.8 GPa，略高于 M2 合金的 5.6 GPa，但是

其基体硬度为 4.1 GPa，略低于 M2 合金的 4.5 GPa。

SMGT 前后，M1 合金表层硬度增加了 1.4 倍，M2 合

金增加了 1.2 倍，合金表层硬度均在 5.7 GPa 左右达到

饱和，但 M1 合金因基体硬度较低，所以加工后的硬

度增加比较大。在 M1 合金中，当深度大于 300 μm 时，

合金硬度趋于原始硬度；而在 M2 合金中，当深度大

于 250 μm 时，合金硬度就趋于原始硬度。由此可知，  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 4  M 合金经 SMGT 后组织形貌和硬度分布 

Fig.4  Microstructures (a, b) and hardness distributions (c, d) of M alloy after SMGT (GS-gradient structure; D-GB-deformed-grain 

boundary; HSZ-high strain zone; LSZ-low strain zone): (a, c) M1 alloy and (b, d) M2 alloy  
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吸铸成型的合金（M1 合金）经退火调控后硬度较低，

整体变形层较厚，但是表层发生剧烈变形的区域没有

浇注成型的合金（M2 合金）明显，所以 2 种 M 合金

对于表面梯度结构的制备各有优缺点。 

M合金经 SMGT 处理后的表层微观组织演变和晶

粒细化机制明显与 Inconel 625 合金不同，M 合金变形

层更薄，组织更简单，如图 5 所示。图 5a 和 5b 分别

是 M1 和 M2 合金梯度结构组织，其组织演变近似，

随着应变的增加，都是从粗晶（CG）、形变孪晶（DT）、

超细晶（UFG）到纳米晶（NG）。由图 1 可知，M 合

金芯部原始组织为等轴状奥氏体晶粒，但是随着应变

的逐渐增加，组织也逐渐发生改变。以图 5b 为例，在

距表面 70 ~ 300 μm 处，为合金低应变区，组织主要

是原始粗晶晶界和高密度形变孪晶。将此区域 2 个晶

粒分别编为 G1 和 G2，2 个晶粒之间的晶界清晰可见，

且沿着晶界两边分布着取向不同的形变孪晶，如 Twin 1

和 Twin 3。这是因为不同位向的晶粒的滑移系取向不

相同，滑移方向也不相同，滑移也不可能从一个晶粒

直接延续到另一个晶粒中，所以沿着同一晶界的 2 个

晶粒内部的孪晶取向不相同；另一方面，当外力（F）

作用于多晶体时，由于晶体的各向异性，位向不同的

各个晶体所受应力并不一致，而作用在各晶粒的滑移

系上的分切应力（τc）更因晶粒取向不同而相差很大。

因此，各晶粒并非同时开始变形，接近软取向的晶粒

(G2，λ 接近 45°)首先发生滑移，如图 5b 所示。由于

多晶体中的晶粒都是被其它晶粒所包围，所以它的变

形必然与其临近晶粒相互协调配合，故带动其它晶粒

取向转变进行滑移，最后达到变形的目的。一般来说，

在低层错能 fcc 结构金属中，变形时位错首先在{111}

面上滑移并相互交割形成网状结构，然后形成单系孪

晶并逐渐过渡到多系孪晶，不同取向的变形孪晶相互

交割从而细化晶粒[27,28]。在 M 合金中也发现近似变形

机制，如图 5b 所示，在同一晶粒中，随着应变的逐渐

增加，孪晶层片厚度逐渐减小，密度逐渐增加。在近

高应变区，孪晶界和粗晶晶界均沿剪切方向发生变形，

孪晶由原来的板条状转变成弯曲的弧状（图 5b），在

镍基变形高温合金 C-22HS 中也观察到相似现象[29]。

同时，随着应力应变的继续增加，当应力大于孪晶形

成的临界应力时，合金不同滑移面的孪生变形会被启

动，如图 5b 中 Twin 1 和 Twin 2 所示，同一晶粒中有

2 种取向的形变孪晶产生，并且相互交割，最终导致

晶粒细化。在距表面 0~70 μm 处，为高应变区，晶粒

明显较为细小。在距表面 50~70 μm 处，为平行于剪

切方向的变形带，变形带内部分布着高密度形变孪晶。

材料在发生孪生后，晶体取向大多会变得较有利于滑

移，所以经过严重孪生的金属晶体，反而可以更顺利

地进行形变，从而可提高合金的塑性，并且也有利于

合金的细化。在距表面 15~50 μm 和 0~15 μm 处，在 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 5  M 合金经 SMGT 后梯度组织 

Fig.5  Gradient microstructures of M alloy after SMGT: (a) M1 alloy; (b) M2 alloy; (c~f) enlarged images of corresponding areas of c, d, 

e, f marked in Fig.5a and 5b 
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SEM 下已经很难看清其晶粒特征，主要是晶粒尺寸较

小的超细晶和纳米晶。分别将图 5a 和 5b 中表层和芯

部区域放大，如图 5c~5f 所示，合金组织中均是弥散

分布的 γ′相，尺寸在纳米级。在合金最表层，γ′相分布

较为致密，如图 5c 和 5e 所示；在芯部，γ′相分布较之

表层略微稀疏，如图 5d 和 5f 所示。 

2.3  层错能对镍基合金细化机制的影响 

通常，金属材料材料塑性变形主要是以位错滑移和

孪生为主。同时，金属材料的变形方式受到材料结构（如

晶体结构和层错能）和变形条件（变形温度、应变速率

和应变）的影响。在 fcc 金属材料中，高层错能材料主

要以位错滑移为主，而在低层错能材料中孪生具有更重

要的作用，特别是在低温或/和高应变速率时[19,21,30]。因

此，降低材料的层错能有利于产生孪晶和层错，使得材

料的变形机制从位错滑移为主导的变形转变为孪生为

主导的变形。一般来说，高层错能材料首先会形成位错

墙和位错胞，然后演变成亚晶界，并通过位错分割粗晶

粒，最后将晶粒细化到纳米级[20,31]。而低层错能材料位

错容易分解成层错，位错扩展的宽度也越大，束集越困

难，越不容易产生交滑移，当应力大于孪生应力临界值，

孪生变形将起到更重要的作用[32]。随着应变速率的增

加，塑性变形逐渐加剧，各晶粒中不同取向孪晶先后开

始滑移，并且逐渐趋向切应力方向，晶粒细化机制以变

形孪晶分割碎化机制为主。然而，中层错能材料既不足

以使部分位错(和交滑移)易于收缩，也不足以使孪生发

生，因而其变形机制不同于高层错能材料的纯位错滑移

机制，常常在不同阶段发生不同的变形机制，如滑移机

制、孪生机制和剪切机制，所以变形机制为位错滑移到

孪生/剪切带的转变[33]，如图 6 所示。 

根据计算和实验结果可知，Inconel 625 合金属于

中层错能材料，而 M 合金属于低层错能材料，如图

6a 所示。对于 Inconel 625 合金来说，在低应变区以位

错滑移为主，随着应变的增加，合金组织中出现了高

密度的形变孪晶和剪切带，且形成不同取向的形变孪

晶，其变形机制明显由位错滑移机制转变成孪生机制；

同时，随着应变的逐渐增加，其晶粒细化机制逐步从

位错分割机制转变为孪晶碎化机制，材料的平均晶粒

尺寸从微米级粗晶范围细化至超细晶或纳米晶尺度。

而对于 M 合金来说，其层错能较低，滑移带长度就越

短，全位错转变为不全位错，层错越容易形成，因此

产生孪生变形所需要的临界分切应力较小，在低应变

区出现了高密度的变形孪晶；随着应变的增加，塑性

变形逐渐加剧，各晶粒中不同取向孪晶先后开始滑移，

并且逐渐趋向切应力方向，晶粒细化机制以形变孪晶

分割碎化机制为主。此外，在 Inconel 625 合金梯度结

构中存在较多的剪切带和形变孪晶的混合结构，而在

M 合金梯度结构中存在大量的形变孪晶，剪切带明显

减少。根据孪晶结构优异的稳定性[34,35]（热稳定性和

机械稳定性）以及剪切带的不稳定性[36,37]，M 合金具

有更好的组织稳定性。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 6  不同层错能合金的变形机制及性能  

Fig.6  Deformation mechanism and properties of alloys with different stacking fault energies 

 

3  结  论 

1）经表面机械碾磨(SMGT)处理的 Inconel 625、

M1 和 M2 合金中分别制备出 450、300 和 250 μm 厚的

梯度结构层，表层硬度分别为 7.6、5.8 和 5.6 GPa。 

2）不同层错能 fcc 结构合金在剪切变形条件下

的梯度组织演化机制不同。在中层错能梯度结构

Inconel 625 合金中，随着应变的逐渐增加，其微观

结构细化机制逐步从位错分割机制转变为孪晶碎化

机制；而在低层错能梯度结构 M 合金中，随着应变
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的增加，各晶粒中不同取向孪晶先后开始滑移，并

且逐渐趋向切应力方向，晶粒细化机制以形变孪晶

分割碎化机制为主。  
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Abstract: Using Inconel 625 alloy as a reference object, based on the alloy design ideas of interface control, a model alloy with lower 

stacking fault energy was designed by Thermodynamic software. The influence of stacking fault energy on the evolution mechanism and 

grain refinement mechanism of nickel-based alloy with gradient structure was studied by surface mechanical grinding treatment (SMGT) 

technology. The results show that 450, 300 and 250 µm thick gradient structure layers were prepared in Inconel 625 alloy M1 and M2 

alloys by SMGT, respectively. Moreover, the evolution mechanism of the gradient structure of different alloys is also different. For the 

Inconel 625 alloy, with the gradual increase of strain, its microstructure refinement mechanism gradually change s from dislocation 

segmentation mechanism to shear band and/or twin segmentation mechanism. However, for the M alloy, the deformation twin split ting 

mechanism is dominant. Therefore, the design concept and the corresponding microstructure evolution mechanism can provide a reference 

for the composition design of low stacking fault energy nickel base wrought superalloy.  

Key words: nickel base alloy; stacking fault energy; gradient structure; microstructure evolution; grain refinement mechanism 
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