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摘  要：本工作研究了热处理工艺对一种新型第 3 代镍基粉末高温合金 WZ-A3 的 γ'相组织的影响规律。主要探究了不

同升降温速率的差热分析、干预式冷却实验、过固溶冷速及时效制度对 WZ-A3 合金的 γ'相的回溶与析出行为以及对 γ'

相的尺寸和微观组织的影响规律。结果表明：过固溶热处理冷却时不同冷速下，WZ-A3 合金 γ'相的开始析出温度介于

1148~1165 ℃，最大析出率温度介于 1028~1037 ℃；采用更慢的冷速能进一步观察到 γ'相次第析出；过固溶热处理的温

度对冷却析出的二次 γ'相的尺寸无明显影响；过固溶热处理后的冷速与冷却析出的 γ'相尺寸成反比，采用幂函数

y=1490.74x
-0.509 能较好地反映这一关系，其中，y 为 γ'相尺寸（nm），x 为冷却速度（℃/min）； 800 ℃短时时效对二

次 γ'相尺寸和形貌无明显影响；实验合金 γ'相粗化激活能为 278 kJ/mol。 
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镍基粉末高温合金具有优异的综合性能而被广泛地

用作航空发动机涡轮盘材料[1-3]，其微观组织中具有高体

积分数且细小弥散分布的 γ'强化相（Ni3Al）。有序的

L12结构 γ'强化相弥散嵌合在 γ基体里，组成了独特的 γ/γ'

双相微观组织。这一组织里通常包含 γ 相基体、相对大

尺寸的一次 γ'相、冷却析出的二次 γ'相和小尺寸的三次 γ'

相。γ'相的体积分数、颗粒尺寸、间距和形貌等是影响

最终成品性能的关键因素，并且可通过热处理对其进行

调控[4,5]，以获得最优性能。通常来说，镍基粉末高温合

金涡轮盘会采用亚/过固溶热处理+时效热处理。通过过

固溶热处理可消除从热等静压工艺（HIP）中遗传的大

尺寸一次 γ'相，使其回溶于基体中；而亚固溶热处理会

保留一次 γ'相以钉扎晶界抑制高温热处理中的晶粒长

大。二次和三次 γ'相会在固溶处理后的冷却过程和时效

热处理的过程中形核、析出、粗化[4,6]。冷却过程析出细

小的二次 γ'相可以增强沉淀强化，有利于合金的中低温

屈服强度和蠕变抗力。广大学者对 γ'相与热处理之间的

联系、γ'相与性能之间的联系进行了大量的研究。过固

溶热处理之后的冷却过程影响二次 γ'相和三次 γ'相的析

出动力学行为，很大程度上决定了析出相的形貌、尺寸

和分布[7-9]，γ'相平均尺寸与冷却速度呈反比关系。对于

镍基粉末高温合金而言，γ'相的尺寸和分布（PSD）强烈

影响合金的力学性能[4,6,9-11]。Jackson 等学者[6]观察到合

金的硬度随热处理后冷却速度的提高而增强，利用沉淀

强化模型解释这一现象，并提出了位错对 γ'相的强切割

和弱切割机制，这一理论建立了 γ'相尺寸和分布与合金

的硬度和拉伸性能之间的联系。Manonukul 等学者[12]研

究发现，γ'相的尺寸也强烈影响合金的蠕变变形行为，

当 γ'相的尺寸低于某一阈值时，蠕变变形主要是基体的

位错切割 γ'相。一旦超过这一阈值，蠕变变形由位错绕

过 γ'相占主导地位。这一研究成果建立了 γ'相尺寸和分

布与蠕变机制之间的联系。然而，较粗的 γ'相有利于抑

制合金的疲劳裂纹扩展[13]。本工作的实验合金采用一种

自主研发的国产第 3 代镍基粉末高温合金 WZ-A3
[14-17]。

通过实验和理论分析研究合金过固溶热处理后 γ'相的冷

却析出行为以及 γ'相尺寸调控方法，探讨该合金 γ'相的

可调控性，为该合金的进一步发展提供参考。 

1  实  验 

实验合金为自主研发的第 3 代镍基粉末高温合金
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WZ-A3
[14-17]，其主要化学成分见表 1。制备过程如下：

氩气雾化（AA）制粉，粉末筛分后装包套脱气；经

1150 ℃/4 h 热等静压成 Φ50 mm×145 mm 圆柱形锭 

坯；随后经热挤压工艺制备成 Φ25 mm×480 mm 实验

用棒材，挤压温度、挤压速度、挤压比分别为 1120 ℃、    

25 mm/s、4.7:1。通过 STA 504 差热分析仪测定 WZ-A3

合金的差热升温与降温曲线，进而研究合金的 γ'相的

溶解与析出温度。差热分析试验样品均在 200 mg 以

下，尺寸为 0.3 mm×0.3 mm×0.8 mm。实验中，3 组样

品自室温分别以 5、20、60 ℃/min 速率升至 1500 ℃，

随后再以同等速率降温至室温。干预式冷却实验通过

将多个 1/4 圆形 Φ8 mm×12 mm 小试验件置于

KSL-1400 马弗炉中以 10 ℃/min 升温至 1230 ℃保温  

4 h，分别缓慢炉冷至 1100、1000、950、800 和 660 ℃

后水冷，并使用德国蔡司 Sigma 300 场发射扫描电镜

非量化分析 γ'沉淀相的析出行为。固溶实验将 1/4 圆

形的 Φ8 mm×12 mm 小试验件置于 KSL-1400 马弗炉

中分别进行 1230 ℃/2.5 h，1210 ℃/2.5 h，1200 ℃/2.5 h，

1190 ℃/2.5 h，1180 ℃/2.5 h 的过固溶热处理，冷却后

制备样品观察过固溶温度对冷却析出的 γ'相尺寸的影

响。使用 IPSEN 真空气淬炉进行过固溶冷却速度研究，

样品为 1/2 的 Φ8 mm×12 mm 圆柱形试验件，加热速

率为 10 ℃/min。过固溶热处理后通过控制气淬炉的通

气量和风扇转速，以达到控制冷却速度的目的。过固

溶热处理后的平均冷速调整至大约为 480，200，60，

20 及 5 ℃/min。瞬时冷却速率由放置于样品表面的热

电偶测得，再结合冷却时长算出平均冷却速度。冷却实

验完成后对样品进行电解腐蚀。电解腐蚀所采用的腐蚀

剂配比为 15 g CrO3+10 mL H2SO4+150 mL H3PO4，腐

蚀电压和腐蚀时间分别为 3 V 和 3 s。并通过 Image J

软件统计 γ'相尺寸。时效实验将经过 1230 ℃/4 h 过固

溶热处理的小试验件置于 KSL-1400 马弗炉中进   

行，温度设置为 700，800，900 和 1000 ℃，每个温度

段分别保温 4，8 和 12 h。小试验件规格为 1/4 的     

Φ8 mm×12 mm 的圆柱形。 

2  结果及讨论 

2.1  γ'相的回溶与析出行为 

图 1a 是 WZ-A3 挤压态合金的差热升温曲线，当

升温速率为 20 和 60 ℃/min 时，约 1150 ℃左右处有

明显吸热峰，此处为 γ'相固溶温度。使用热力学计算

软件 JMatPro 计算所得的合金平衡态 γ'相完全溶解温度

约 1150 ℃。当升温速率控制在 5 ℃/min 时，相变潜热

扩散时间充分，很难观察到峰值。通过冷却曲线可以

在几乎同样的位置观察到析出行为[18]。图 1b 是挤压

态样品的差热降温曲线，放热行为在 1150 ℃左右开始

发生，当合金从过固溶温度冷却至略低于固溶温度  

时，较高的形核驱动力导致 γ'相形核析出[19-21]。当冷

却速率为 20，60 ℃/min 时，1030 ℃左右存在明显放

热峰，此时的瞬时析出率最大，进一步降低温度会导

致 γ'相形核驱动力降低[22,23]。由这 2 种因素共同导致

的曲线斜率变化可大致得知冷却过程中 γ'相开始析出

温度、最大析出率温度以及析出结束温度 [9]，如表 2

所示。当冷却速度介于 20~60 ℃/min 时，γ'相的开始

析出温度介于 1148~1165 ℃，最大析出率温度介于

1028~1037 ℃，采用 5 ℃/min 冷速时，γ'相的形核驱动

力较低，较低的冷速提供较小的形核驱动力及过冷度。

此外，过饱和度作为 γ'相形核析出的主要热力学驱动

力，随着 γ'相析出而降低，但同时 γ 基体的体积分数

也开始降低。γ 基体的体积分数降低导致其中的 γ'相形

成元素重新获得过饱和度，从而在冷却至中温时依然

有新一轮的 γ'相形核析出[19-21]。图 1c 为使用热力学计

算软件 JMatPro所计算的实验合金 γ/γ'相在平衡态时的

质量分数对比。图 1d 是计算所得的 γ'相在不同温度的

平衡态质量分数，结果显示，越接近固溶温度，γ'相

的溶解率越大，回溶现象越显著。对热处理工艺而   

言，分析差热升温曲线和差热降温曲线可观察 γ'相的

固溶和析出行为，为设置升温速率、热处理温度、固

溶冷速和时效制度提供参考。 

不同温度下干预式热处理后合金 γ'相形貌如图 2

所示。实验采用较慢的冷却速度，加强合金元素的扩

散能力，使系统尽量接近平衡状态，以放大次第析出

的 γ'相的尺寸形貌差异。根据经典形核理论，小尺寸

球型析出物颗粒拥有最小的界面能和应变能[24]，因而

拥有相对较低的形核自由能阈值 [4,25]，在冷却过程中

首先析出，且在形核驱动力较低时依然可以析出。差

热分析放热曲线预测，γ'相在 1150 ℃左右开始析   

出，在 1030 ℃左右析出速率最大，此后缓慢补充析   

 

表 1  实验合金的主要成分 

Table 1  Main components of the experimental alloy (ω/%) 

Al Co Cr Mo Nb Ti W Ta Hf Ni 

2.8~3.2 18.5~19.5 12.5~13.5 3.75~4.25 1.1~1.3 3.5~3.9 3.75~4.25 0.9~1.1 0.17~0.23 Bal. 
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图 1  挤压态实验棒材的差热分析 

Fig.1  Differential thermal analysis of an extruded experimental sample: (a) heating curve; (b) cooling curve; (c) calculated mass f raction 

comparison of γ phase and γ' phase under equilibrium state; (d) calculated mass fraction of γ' phase at different temperatures under 

equilibrium state 

 

表 2  热挤压态样品冷却过程中首批 γ'相析出规律 

Table 2  Primary precipitation of γ' phase during the cooling process of hot extruded samples 

Cooling rate/℃·min
-1

 Precipitation beginning temperature/℃ Maximum precipitation temperature/℃ Precipitation end temperature/℃ 

20 1165 1037 1008 

60 1148 1028 885 

 

出。在图 2a~2e 所示实验结果中，1100 ℃水淬组织有

大量小尺寸 γ'相。1000 ℃水淬组织的 γ'相尺寸比

1100 ℃大。由 1100 ℃冷却至 1000 ℃过程中，γ'相析

出及粗化现象均较为明显，800 ℃水淬组织的 γ'相个

数明显多于 950 ℃，说明随着温度降低，γ'相持续补

充析出。660 ℃水淬组织与 800 ℃水淬组织的 γ'相尺

寸和体积分数均无大的差别（图 2d~2e），说明 γ'相

长大速度缓慢且析出现象不明显，以上观察到的 γ'相析

出行为与差热冷却曲线较相符。综上，控制冷却析出的

γ'相平均尺寸的关键温度区间高于 1000 ℃。冷却至

1100 ℃的样品明显观测到 3 种不同形貌的 γ'相，分别

为：位于晶界的相对大尺寸的 γ'相（图 2a 白色箭头）；

位于晶内的相对小尺寸的蝶状 γ'相（图 2a 黄色箭头）；

位于晶内的非常细小的 γ'相（图 2a 红色箭头）。合金

经过固溶热处理后晶界和晶内的 γ'相均完全回溶于 γ

相基体内，若晶内和晶界的 γ'相同时开始析出，则晶

界 γ'相的长大速率较大，这是因为元素在晶界的扩散

度较快。若晶内的 2 种 γ'相的析出和粗化遵循同样的

机制，那么它们的析出就有先后顺序，高温下较大的

粗化速率及较长的停留时间会导致较早析出的 γ'相长

大至较大的尺寸。在整个析出过程中，部分 γ'相颗粒

持续长大分裂（图 2a~2e 黄色箭头、红色箭头），原

于 γ/γ'结构在高温下停留，较大的错配度和界面能使析

出的 γ'相稳定性偏低。差热分析实验结果表明，冷却

过程中 γ'相形核析出率最大的温度约在 1030 ℃（表

2），下一次形核爆发点的析出范围分布较广（图 1b）。

不同温度区间析出的 γ'相只有低于各自的固溶温度才

能沉淀析出，如果合金温度保持在高于第二次形核温

度区间但低于第一次形核温度区间，那么只会发生一

次形核析出，采用更快的冷速会使形核温度向更低温度

移动[9]。800 ℃水淬样品的 γ 通道中能明显观察到三次

γ'相（图 2f），观察结果与差热分析实验较符合，控制

三次 γ'相析出的关键温度在 800 ℃左右。图 2g 为使用

ImageJ 软件统计的 γ'相体积分数，由统计结果可知，γ' 
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图 2  试验件以 10 ℃/min 升温至 1230 ℃，保温 4 h 后冷却至不同温度后水淬的微观组织及对应的 γ'相体积分数 

Fig.2  Microstructures of the test samples that were heated to 1230 ℃ at 10 ℃/min, held for 4 h and then cooled to 1100 ℃ (a),   

1000 ℃ (b), 950 ℃ (c), 800 ℃ (d), and 660 ℃ (e), and then water-quenched; (f) tertiary phase in the γ tunnel of the 800 ℃ 

water-quenched sample; (g) corresponding volume fraction of γ' phase 

 

相最大析出率温度高于 1000 ℃，其后随着冷却温度降

低，γ'相体积分数缓慢增加。 

2.2  过固溶热处理调控 γ/γ'微观组织 

2.2.1  过固溶热处理温度 

图 3a~3f 为挤压态实验合金分别在马弗炉中采  

用 1230 ℃/2.5 h，1210 ℃/2.5 h，1200 ℃/2.5 h，

1190 ℃/2.5 h，1180 ℃/2.5 h 后空冷（AC）的场发射

扫描电镜微观组织。图 3a~3e 晶内及晶界的 γ'相尺寸

几无差别，这是由于该过固溶热处理保温过程中，γ'

相完全回溶至基体中，随后的冷速是决定析出相尺寸

的关键参数[26]。图 3f 为挤压态实验合金在真空气淬炉

中采用 1185 ℃/2.5 h 后慢冷（SC）的 γ/γ'相微观组织。

图 3a 中存在大尺寸的白色碳化物或硼化物，根据热力

学计算（图 3g），合金在 γ'相完全固溶温度以上仅存

在液相、γ 相、MC 型碳化物和 MB2 型硼化物。当温

度达到 1260 ℃时，液相占比快速上升（图 3h）。实

验热处理温度最高为 1230 ℃，因此，凝固过程产生的

MC 型碳化物和 MB2 型硼化物较稳定，难以通过当前

热处理制度进行调控。而粉末冶金高温合金的热处理

过程中，过高的过固溶温度会诱发热诱导孔洞、晶粒

异常长大等问题，实际的过固溶温度应根据目标晶粒

度级别设置。 

2.2.2  过固溶热处理冷速 

镍基粉末高温合金是制造高性能先进涡轮盘的主

要材料。其中，γ'相颗粒的尺寸、间距、形貌是决定服

役性能的关键[2,4,6,9,10]。而热处理后的冷却速度是控制

冷却析出 γ'相尺寸以及析出多模结构的关键参数[7-9,26]。

文献[19,27-29]报道，采用快冷速会生成单模微观组

织，而双/多模组织可以通过慢冷速生成 [20,21,30,31-33]。

多模组织的形成是由于冷却至不同温度段时的形核爆

发造成的[20,26,31-33]。采用过固溶热处理可以使晶粒组

织长大到目标尺寸以满足特殊的高温蠕变性能，同时

使 γ'相重新回溶至 γ 基体中，为后续冷却过程的重新

析出提供条件。图 4a~4f 为过固溶热处理后不同冷速

所析出的 γ'相组织。样品经过电解腐蚀，以清晰地观

察 γ'相的尺寸和形貌。冷速越慢，γ'相平均尺寸统计误

差棒越大，一方面是由于低冷速的 γ'相粗化严重，其

生长具有方向性，使得观察方向引起的误差较大 [2]。

另一方面是由于慢冷速情况下，γ'相次第析出现象更

为明显，导致明显的尺寸差异。图 4h 是计算的 γ'相平

均尺寸。γ'相平均尺寸随冷速降低而增大，其原因是，

在降温冷却过程中，γ'相组成元素在基体中的过饱和

度增加而持续析出，较快的冷速提供较大的形核驱动

力及过冷度使形核析出成为 γ'相体积分数增长的主要

方式[2,34]。相反，在慢冷过程中，由于相对较低的形

核驱动力和 γ'相形成元素较强的长程扩散能力，使 γ'

相颗粒长大成为其体积分数增长的主要方式。在此过

程中，γ'相体积分数与冷却速度成反比关系，原因是较

慢的冷速提供更多时间使合金系统接近平衡状态，从而

使 γ'相的析出更加充分。析出相的形貌是决定材料性能

的重要因素之一[35]。采用相对慢的冷速可以观察到明

显的蝶化，这是由于，当错配度的绝对值较大时，γ 相

和 γ'相之间的应变能较大，其生长方向主要沿<111>方

向，从而长成矩形[36]。在其后继续长大的过程中，颗

粒{100}面中心处弹性应变最大，成为分裂的起始    

点[2,36]。图 4g 是使用热力学软件计算的 WZ-A3 的 γ 
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图 3  挤压态合金在不同温度下过固溶热处理后空冷和 1180 ℃/2.5 h 后慢冷的微观组织，在 1160~1360 ℃时稳态组织中各相计算

质量分数，γ 相和液相计算质量分数对比 

Fig.3  Microstructures of as-extruded alloy after different heat treatments: (a) 1230 ℃/2.5 h/AC, (b) 1210 ℃/2.5 h/AC, (c) 1200 ℃/2.5 h/AC, 

(d) 1190 ℃/2.5 h/AC, (e) 1180 ℃/2.5 h/AC, and (f) 1180 ℃/2.5 h/SC; calculated mass fraction of each phase (g), comparison of 

calculated mass fraction of γ phase and liquid phase (h) of the alloy at 1160~1360 ℃ under equilibrium state 

 

相和 γ'相晶格常数对比，由计算结果可知，当温度大

约为 882 ℃时，γ 相与 γ'相的晶格常数基本相等，而合

金错配度绝对值在高温阶段和低温阶段较大。若合金

从较高温度采用较慢的冷速开始冷却，γ'相逐渐增大

的体积分数以及与 γ 相之间较大的错配度会导致早期

析出的 γ'相发生严重蝶化，如图 3 和图 4e~4f 所     

示。球型的 γ'相具有相对较小的界面能和应变能，为

使过固溶后冷却析出的 γ'相呈球状且均匀细小，实际

操作中应使用较快的冷速，如图 4a~4b 所示。 

由图 4h 可见，冷却速度决定了冷却析出的 γ'相  

尺寸，使用幂函数对两者的关系进行拟合，拟合公    

式为[37]： 
nd Ac                               （1） 

其中，d 为 γ'相平均直径（nm），c 是过固溶后的冷     

速（℃/min），A 和 n 为常数。该幂函数能较好地反映

过固溶后 γ'相的平均直径和冷速之间的关系，曲线拟合

度约为 0.976。冷却过程中 γ'相的沉淀是由局部浓度梯

度驱动的，并且涉及 γ/γ'界面处元素的重新分布。合金

的成分设计决定了 γ 相与 γ'相之间的晶格常数和错配

度，从而决定合金的相转化热力学驱动力，改变了合

金 γ'相的形貌和尺寸，最终影响合金的力学性能[4,6-11]。

可以使用式（1）或类似的幂函数来描述冷速和 γ'相之

间的关系，不同的合金通常有各自的 A 和 n 值[8-11,37]。

其推导过程基于 McLean 等[37,38]所提出的镍基高温合

金强化相生长理论，有的学者进一步论证了过固溶后

冷却过程中二次 γ'相的生长取 n=1/3，三次 γ'相的生长

取 n=1/2，两者的 A 取值不同，这是因为二次 γ'相的长

大由 γ 相基体内的溶质原子扩散控制，而三次 γ'相的

长大由 γ/γ'相间界面能控制[37,38]。WZ-A3 冷速与 γ'相

尺寸拟合曲线的 n 值约为 0.509，过固溶热处理后的 
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图 4  过固溶热处理后不同冷速析出的 γ'相微观组织，合金中 γ 相与 γ'相在 0~1400 ℃计算的晶格常数对比以及不同冷速下 γ'相尺寸

及其拟合曲线 

Fig.4  Microstructures of γ' phase after a super-solvus heat treatment at the cooling rates of 200 ℃/min (a, b), 70 ℃/min (c, d), and 

20 ℃/min (e, f); (g) calculated lattice constants between the γ phase and γ' phase of the alloy at 0~1400 ℃; (h) mean diameters of γ' 

phases at different cooling rates and its fitting curve 

 

冷速与冷却析出的 γ'相尺寸成反比，采用幂函数

y=1490.74x
–0.509 能较好地反映这一关系，其中，y 与 γ'

相尺寸（nm），x 为冷却速度（℃/min），如图 4h 所      

示。当冷速较慢时，合金在高温阶段停留时间较长，此

时的 γ'相生长主要由元素扩散控制。然而，当冷速较

快时，合金在高温阶段停留时间较短，此时元素扩散

对 γ'相尺寸的影响相对较小。对图 4h 中的数据进行分

段拟合，根据观察结果取 60 ℃/min 作为分界点。当

冷速低于和高于 60 ℃/min 时，拟合曲线的 n 值分别为

0.437 和 0.614，如图 5a，5b 所示。使用分段拟合能更

好地反映合金中 γ'相在冷却过程中的生长机制，从而控

制合金晶内沉淀的 γ'相的尺寸和形貌。 

2.2.3  三次 γ'相 

在图 4c~4f 中，慢冷速下的 γ 通道里可清晰观察到

尺寸在 10~20 nm 的小尺寸球型 γ'相颗粒，这类 γ'相是

冷却至中低温时候析出的，一般称为三次 γ'相。而采用

更快的冷却速度难以观察到三次 γ'相析出。这是因为在

过固溶冷却早期，环境温度较高且 γ 基体的晶格常数大

于 γ'相，基体中的 γ'相组成元素具有相对较好的长程扩

散能力，二次 γ'相会持续形核并发生长大，此时 γ'相长

大主要由元素扩散控制[37,38]。随着温度的降低，由于 γ

相基体和 γ'相的热膨胀系数有差异，基体的晶格参数下

降速率快于 γ'相，并逐渐减小至低于 γ'相的晶格参数（图

4g），且 γ'相组成元素的长程扩散能力持续降低，导致

γ 通道的过饱和度逐渐升高，从而激发新一轮形核，析

出三次 γ'相[39]，三次 γ'相长大主要由界面能控制[37,38]。

采用相对较慢的冷速时，由于过冷度较低，二次 γ'形核

能力较低，较少的形核数量[19]导致较大的颗粒间距，

为三次 γ'形核析出提供条件。而采用相对快冷速时，较

高的形核密度[19]导致较小的颗粒间距，即使 γ'相长程扩 

0 200 400 600 800 100012001400
3.56

3.58

3.60

3.62

3.64

3.66

3.68

3.70
 

 

L
at

ti
ce

 C
o

n
st

an
t/

×
1
0

-1
 n

m

Temperature/℃

 γ  phase

 γ' phase

g

0 100 200 300 400 500

0

100

200

300

400

500

600

700

800

900

 

 

 Mean diameter

 Allometric fitting

M
ea

n
 D

ia
m

et
er

/n
m

Cooling Rate/℃·min
-1

y=1490.74x
-0.509

R
2
=0.976

h

a 

200 nm 200 nm 

c 

200 nm 

e 

b 

400 nm 400 nm 

d f 

400 nm 



·3728·                                          稀有金属材料与工程                                           第 51 卷 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 5  不同冷速时 γ'相尺寸及其拟合曲线 

Fig.5  Mean diameters of γ' phases at cooling rates of 5, 20, 60 ℃/min (a); 60, 200, 480 ℃/min (b) and their fitting curves 

 

散能力随温度下降亦难以达到三次 γ'相形核析出所需

的过饱和度[2]。综合上文，可以通过适当的冷速或者时

效制度在 γ 通道中补充析出三次 γ'相，这一手段相当于

强化了合金基体通道。但是由于三次 γ'相的形核析出温

度较低且尺寸较小，若服役温度高于这一温度，则三次

γ'相可能会在服役过程中回溶。因此，三次 γ'相的作用

主要是提高合金在中低温的力学性能。三次 γ'相尺寸与

冷速的关系亦可使用式（1）进行关联[37]，n 值接近 1/2。 

2.3  时效制度对 γ'相平均尺寸的影响 

中低温时效制度对粉末高温合金的晶粒度无明显

影响[40]。实验合金时效热处理在马弗炉中采用过固溶

后空冷完成，统计样品的 γ'相平均尺寸约为 60 nm。

实验样品在 700、800、900、1000 ℃下分别保温 4、8、

12 h 后取出并空冷，相应的微观组织见图 6a~6i。统计

γ'相平均尺寸并与原始状态比对结果列于图 7a，热力

学模拟计算结果示于图 7b，两者较为接近。虽然实 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 6  实验合金经过固溶热处理和不同温度、时间的短时时效后的 γ/γ'相微观组织 

Fig.6  γ/ γ' phase microstructures of the alloy after supersolvus heat treatment and short-time aging at different temperatures for different time 
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验合金的一次和二次 γ'相尺寸在 800 ℃的 4、8、12 h

时效后观察不到明显变化，但 800 ℃时效可能会使三

次 γ'相回溶[41]。900 ℃时效会使 γ'相缓慢长大，1000 ℃

时效会使 γ'相相对快速长大。析出相的长大速率与颗粒

原始尺寸没有直接关系[42]，而与温度关联性较大。析

出相结构的内部能量由界面能和应变能决定[43]，降低

该能量能提高结构的稳定性，而颗粒尺寸与界面能呈

反比关系，1000 ℃时效 12 h 后一部分二次 γ'形貌由圆

形转变成方块状，这是由该时效温度时 γ/γ'相之间的错

配度造成的[43-46]，如上文所述，WZ-A3 合金在环境温

度约大于 882 ℃时，γ 相的晶格常数大于 γ'相。 

由溶质原子在 γ 相内扩散所控制的颗粒粗化行为

遵循 LSW 模型[7,33,47,48]，由 γ/γ'相间界面能控制的颗粒

粗化遵循 TIDC 模型[22]。两者均可用以下公式表述： 

0

1/ 1/

t t

n nr r Kt                             （2） 

其中，rt 为 γ'相半径，
0tr 为 γ'相初始半径，n 为时间指

数，粗化行为遵循 LSW 模型或者 TIDC 模型时分别取

1/3 和 1/2，K 为粗化速率，t 为时间。如前文所述，测

量 γ'相尺寸存在一定的误差，而二次 γ'相在时效过程

中的粗化主要受扩散控制，因此 n 值取 3，代入式（2）

中可计算每个温度段的粗化速率（见表 3）。由计算

结果可知，温度每提高 100 ℃，粗化速率大约提高 1

个数量级。粗化速率 K 可以表示为[49]： 

m

ln ln Constant
T Q

K K
c RT

  
    

   
          （3） 

其中，cm 为平衡状态下溶质原子在 γ'相中的溶解度，

Q 为 γ'相粗化激活能，R 为摩尔气体常数。假设（T/cm）

没有明显影响[49,50]，取值为 1。lnK 与 1/T 呈线性关系，

如图 8 所示。结合式（2）和式（3），可算得实验合金

γ'相粗化激活能为 278 kJ/mol。使用粗化激活能结合 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 7  实验合金过固溶热处理后经不同温度和时间的时效后 γ'相尺寸变化情况和热力学计算结果 

Fig.7  Size evolution (a) and JMatPro calculation results (b) of γ' phase of the alloy after super-solvus heat treatment and aging at 

different temperatures for different time 

 

表 3  实验合金 γ'相在不同温度的粗化速率 

Table 3  Coarsening rates of γ' phase in experimental alloy at 

different temperatures 

Temperature/℃ Coarsening rate, K/m
3
·s

-1
 

800 2.153×10
-28 

900 1.696×10
-27 

1000 2.331×10
-26 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 8  lnK 与 1/T 呈反比关系 

Fig.8  lnK is anti-proportional to 1/T 

式（2）和式（3）可计算不同温度下 γ'相的粗化情    

况。由表 3 可知，γ'相的粗化速率随着温度升高而增

大，这是因为 γ'相的组成元素在高温下有更高的扩散

速率。表 4 列出实验合金 γ'相的主要组成元素在 fcc

纯镍中的扩散激活能。图 9 为使用热力学软件计算的

合金 γ'相中的主要组成元素在 800、900 和 1000 ℃平

衡态时的质量分数。纵坐标 '

xC 表示元素 x 在 γ'相中占

比。随着温度升高，Ta 含量略微降低，Ti 含量略微提 

 

表 4  合金元素在纯 fcc 结构 Ni 中的扩散激活能 

Table 4  Diffusion activation energies of alloying elements in 

pure fcc-Ni
[51]

 

Element Activation energy/kJ·mol
-1

 

Al 284.0 

Ti 256.9 

Ta 267.7 

Ni 287.0 
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图 9  热力学计算的实验合金 γ'相组成元素在 800、900 和

1000 ℃平衡态质量分数 

Fig.9  JMatPro calculated mass fractions of γ' phase forming 

elements of the experimental alloy at 800, 900 and 1000 ℃ 

under equilibrium state 

 

高。Ti 和 Ta 元素能提高 γ'相溶点和固溶强度，也会提

高 γ'相的粗化速率。 

3  结  论 

1) 实验合金 γ'相的完全固溶温度约 1150 ℃；经

过固溶热处理合金冷却过程中 γ'相开始析出温度介于

1148~1165 ℃，最大析出率温度介于 1028~1037 ℃。 

2) 采用较慢冷速冷却能清晰观察到 γ'相分批次

析出；冷却到中低温时较小尺寸 γ'相补充析出；采用

过慢的冷速会使较早析出的 γ'相持续粗化并发生蝶

化；利用 γ'相冷却析出特性，可通过调控适当的冷速

形成 γ'相双/多模结构。 

3) 过固溶热处理的温度对冷却析出的 γ'相的尺

寸无明显影响；过固溶温度难以调整碳化物及硼化物

的尺寸；过固溶热处理冷速与冷却析出的 γ'相尺寸成

反比，采用幂函数 y=1490.74x
-0.509 能较好地反映这一

关系；在 20~60 ℃/min 的冷速范围可以明显观察到冷

却过程中补充析出的三次 γ'相。 

4) 冷却析出的 γ'相的尺寸在 800 ℃短时时效中观

察不到明显变化，在 900 ℃时缓慢长大，在 1000 ℃时

快速长大。实验合金 γ'相粗化激活能为 278 kJ/mol。

Ti 元素和 Ta 元素的加入会略微提高 γ'相的粗化速率。 
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Super-Solvus Heat Treatment Study of Novel Nickel-Based Superalloy 
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Abstract: This work investigated the influence of heat treatment processes on the γ' phase microstructure of a novel third-generation 

nickel-based powder superalloy WZ-A3. Differential thermal analysis of different heating and cooling rates, interventional cooling tests, 

super-solvus cooling rate tests and aging heat treatment experiments were carried out in order to investigate the dissolution and 

precipitation behavior of γ' phase as well as its size evolution. The results indicate that when the WZ-A3 alloy is cooled at different cooling 

rates during super-solvus heat treatment, the initial precipitation temperature of γ' phase is between 1148~1165 °C, the fastest precipitation 

temperature is between 1028~1037 ℃. More secondary γ' phase precipitation can be obtained using a slower cooling rate. The temperature 

of the super-solvus heat treatment has no significant effect on the size of the secondary γ' phase. The cooling rate after solution heat 

treatment is inversely proportional to the size of the γ' phase. This relationship can be expressed as a power law function y=1490.74x
-0.509

, 

where y is the size of the γ' phase (nm), x is the cooling rate (℃/min). Short-time aging at 800 ℃ has no obvious influence on the size and 

morphology of the secondary γ' phase. The activation energy of the γ' phase coarsening of the studied alloy is 278 kJ/mol. 

Key words: third-generation nickel-based PM superalloy; heat treatment; microstructure; γ' phase 
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