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摘  要：高 Al、Ti 含量镍基变形高温合金开坯塑性的严重恶化已经成为制约其广泛应用的瓶颈。这类合金的热塑性特

征受 γ′析出相的显著影响，但以往关于 γ′对其热变形行为影响的研究均未考虑晶界强化元素的干扰。本研究制备了一种

不含 C、B、Zr 等晶界强化元素的高 Al+Ti 镍基变形高温合金铸锭并对其进行了充分的均匀化处理，重点研究了该合金

在 1060 ℃（γ/γ′双相区）和 1170 ℃（γ 单相区）的塑性变形行为。结果表明，γ 单相区的变形抗力远小于 γ/γ′双相区，

且 γ 单相区的热塑性明显更好。有趣的是在 γ 单相区的流变曲线上出现了明显的屈服降现象，而在 γ/γ′双相区并未出现。

这可能由于在 γ 单相区有更多 Al、Ti 被释放，这些以溶质形式存在的 Al、Ti 能有效阻碍位错移动并最终将其锁定。在

γ/γ′双相区和 γ 单相区开裂的模式均为沿晶开裂，说明在热加工过程中这类合金的晶界是最薄弱环节。当对数应变达到

0.36 时在 γ/γ′双相区和 γ 单相区均已发生不连续动态再结晶（DDRX），且随着应变的增大 DRX 晶粒数量明显增多，但

晶粒尺寸无明显变化。由于一次 γ′对晶界具有钉扎作用，γ 单相区的 DRX 晶粒尺寸明显大于 γ/γ′双相区，但前者 DRX

晶粒的颗粒密度明显更小。总之，γ 单相区变形抗力明显更低且热塑性更好的主要原因是，其 DRX 晶粒的快速长大会

迅速降低原始晶界附近的位错密度。  
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镍基变形高温合金以其优异的抗高温蠕变、疲劳

和耐腐蚀等性能广泛用作航空发动机涡轮盘材料[1-2]。

近些年，各国对发动机推重比和热效率的要求日益提

升，为了满足该要求涡轮前进气温度不断升高，相应

就需要涡轮盘用镍基变形高温合金具有更优异的承温

能力[3]。如今承温能力达到 750~950 ℃的先进涡轮盘

用镍基变形高温合金中主要强化相 γ′的形成元素 Al、

Ti 质量分数之和已高达 7.5%
[1, 4]，γ′体积分数达到

40%~64%
[5-6]。然而，大量 Al、Ti 的添加导致合金凝

固偏析严重，枝晶间析出大量非平衡(γ + γ′)共晶[7-9]。

在热加工过程中严重的枝晶偏析使合金的变形和动态

再结晶（DRX）极不均匀，且裂纹很容易在(γ + γ′)共

晶与基体界面处萌生[10]。所以对这类高 Al+Ti 镍基变

形高温合金铸锭锻造开坯前必须进行均匀化处理，以

消除(γ + γ′)共晶，降低元素偏析程度。但对于这类合

金，即使进行了均匀化处理，在实际开坯过程中既要

获得均匀细晶，又不发生开裂是十分困难的[11-12]。众

所周知，均匀细晶主要是通过发生 DRX 破碎原始粗

大晶粒而实现，而合金的开裂特征在很大程度上取决

于DRX程度。已有较多研究指出镍基高温合金的DRX

行为受 γ′相体积分数和尺寸的显著影响，γ′颗粒的存在

会钉扎晶界迁移，且过多 γ′会阻碍再结晶的形核和长

大[5, 13-14]。也就是通过调控 γ′的尺寸和数量能够显著

影响 DRX 特征，进而改变开坯过程铸锭的开裂行为

和最终棒材的组织性能。C、B 和 Zr 是镍基高温合金

中常见的晶界强化元素，且其晶界强化效果与温度有

很大关系[15-18]。然而，目前关于 γ′对高 Al、Ti 含量镍

基变形高温合金热塑性特征影响的研究并未考虑这些

晶界强化元素的干扰作用，并且 γ′的存在与否对这类

合金热塑性的影响程度尚不明确。为此，探索这类合

金在 γ/γ′双相区和 γ 单相区的高温变形行为、开裂机制

和 DRX 特征对指导其开坯锻造具有十分重要的意义。 

当然，也有学者尝试通过改变制备工艺来解决高

Al、Ti 含量镍基变形高温合金开坯困难的问题。其中，

粉末冶金（PM）工艺具有几乎无元素偏析、晶粒和枝晶

组织细小、工艺塑性优异等优点[19-20]。近些年已有一些

高温合金生产商开始采用 PM 工艺来制备这类合金，但

与传统铸锻（C&W）工艺相比，PM 工艺的生产流程过
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于复杂，生产成本过高[21]。另外，金属 3D 打印（又称

增材制造）可高效制造复杂几何结构并减少材料损耗，

对于航空发动机用高温合金零部件的制造具有很大吸引

力[22]。最近几年关于镍基高温合金的增材制造已有较多

研究，并且钢铁研究总院高温材料研究所利用增材制造

技术成功制备出了直径为 150 mm 的 IN718 合金燃气涡

轮盘[6]。但已有较多研究表明现有 γ′体积分数较高（40%

以上）的高 Al、Ti 含量镍基高温合金并不适合用增材制

造来生产，因为这类合金容易出现凝固裂纹和热影响区

液化裂纹[23-25]。目前，C&W 工艺仍然是国内外生产这

类高 Al+Ti 难变形镍基高温合金的首选。 

U720Li 是一种典型的高 Al、Ti 含量镍基变形高温

合金[26]。本实验参照该合金制备了一种不含 C、B 和

Zr 等晶界强化元素（防止这些元素在不同温度下产生

的不同晶界强化效果对实验结果造成干扰）的高 Al+Ti

镍基变形高温合金铸锭并对其进行了均匀化处理，重点

研究其在 γ/γ′两相区和 γ 单相区的高温变形行为、开裂

机制并分析 DRX 机理。研究结果将为优化这类合金均

匀化态铸锭的开坯锻造工艺提供一定理论指导。 

1  实  验 

参照 U720Li 合金标准化学成分，以纯金属 Ni、

Al、Ti、Cr、Co、Mo、W 为原材料，在真空感应炉（VIM）

中熔炼并浇铸成一个近似圆柱状的质量为 5 kg 的高 Al、

Ti 含量镍基变形高温合金铸锭。精炼时间约为 5 min，

浇注温度约为 1420 ℃。用电感耦合等离子体原子发

射光谱仪（ICP-AES）测定铸锭的化学成分，结果如

表 1 所示。可见除了 C、B 和 Zr 元素外，该铸锭的化

学成分符合 U720Li 合金的标准成分。然后，将铸锭

放入高温箱式电阻炉中进行 1200 ℃×40 h 的均匀化

处理，随炉冷却至 700 ℃后取出空冷至室温。 

利用线切割在均匀化态铸锭的 1/2 半径处切取尺

寸为 10 mm×10 mm×10 mm 的试样。将其研磨抛光后

进行电解腐蚀，腐蚀剂为 13 mL H3PO4+42 mL 

HNO3+43 mL H2SO4，电压为 2 V，时间为 3~5 s。该

腐蚀剂主要腐蚀 γ 基体，使 γ′相凸显出来[27]。利用金

相显微镜（OM）和 Zeiss-IGMA HD 型场发射扫描电

镜（SEM）观察铸锭的均匀化态组织。用 Nano Measurer 

1.2 软件测量均匀化态铸锭 1/2 半径处的晶粒和 γ′尺

寸，用 Image-Pro Plus 6.0 软件测定一次 γ′的面积分数。 

 

表 1  实验合金的化学成分 

Table 1  Chemical composition of the experimental alloy (ω/%) 

Al Ti Cr Co Mo W Ni 

2.48 4.99 15.99 15.02 2.98 1.17 Bal. 

为了保证测量结果的准确性，统计了铸锭整个截面 1/2

半径处所有晶粒的尺寸并求平均值，同时选用 5 张不同

位置的 SEM 照片统计 γ′的尺寸和面积分数并求平均值。 

利用线切割在均匀化态铸锭的 1/2 半径处取样并

加工成 Φ8 mm×12 mm 的标准热压缩试样（试样的高

度方向与铸锭的高度方向平行），在 Thermecmastor-Z

热力模拟试验机中（抽真空）开展热压缩实验。具体

工艺参数为，以 10 ℃·s
-1 升温至 1060 或 1170 ℃后保

温 10 min（消除试样中的温度梯度），然后以 0.5 s
-1

的应变速率分别压缩变形至对数应变为 0.36、0.60 和 

0.92，最后向真空室中注射氩气冻结变形组织。在变

形过程中与热模拟试验机关联的计算机可自动获取其

真应力-对数应变曲线。值得注意的是，开展热压缩实

验前在试样两端各放置一片云母片以减小试样与压头

之间的摩擦力，并将 K 型热电偶焊接在试样的圆柱面

（一半高度处）以准确控制实验温度。由于 U720Li

合金中 γ′相的固溶温度约为 1153 ℃[5]，考虑到微量元

素 C、B 和 Zr 不会对其造成明显影响，选择的变形温

度 1060 和 1170 ℃分别对应本实验合金的 γ/γ′双相区

和 γ 单相区（已通过后续显微组织观察得到证实）。图

1 为热压缩实验的参数及示意图。 

热压缩实验结束后，用线切割将试样沿压缩轴方

向平均切成两半。将切面研磨抛光后用与均匀化态试

样相同的工艺进行电解腐蚀。在 OM 和 SEM 下观察

热压缩试样的显微组织和裂纹扩展情况。分别用 Nano 

Measurer 1.2 和 Image-Pro Plus 6.0 软件测量热压缩试

样中 γ′相和 DRX 晶粒的尺寸和面积分数，同样为了保

证测量结果的准确性分别选取 5张不同位置的 SEM和

OM 照片进行统计并计算平均值。 

2  结果与讨论 

2.1  均匀化态组织 

众所周知在均匀化过程中由于元素偏析的减轻，

铸锭的晶粒会发生明显长大[28]，但晶粒的形貌特征和 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 1  热压缩实验参数及示意图 

Fig.1  Schematic and parameters of the hot compression test 

Strain rate: 0.5 s
-1

 
Temperature: 1060, 1170 ℃ 
Logarithmic strain: 0.36, 0.60, 0.92 
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b 

Grain boundary 

50 μm 

c 

Grain boundary γ′ 

Primary γ′ 

1 μm 

d 

Primary γ′ 

Secondary γ′ 

200 nm 

a 

10 mm 

分布规律与原始晶粒保持相近。图 2 展示了实验合金

铸锭的均匀化态组织。可见该均匀化态铸锭的最外层

为细小的等轴晶，心部为粗大等轴晶，两者之间为粗

大柱状晶（如图 2a）。同时还可以看出在该均匀化态

铸锭相同半径处的晶粒形貌没有明显差别。鉴于本热

压缩实验的取样位置为该铸锭的 1/2 半径处，重点测

定 了 该 区 域 柱 状 晶 的 平 均 宽 度 和 长 度 分 别 为

(2.08±1.48) mm 和(7.65±4.97) mm。由 OM 照片可以看

出，经均匀化处理后凝固过程形成的树枝晶和非平衡

析出相均完全被消除，显微组织变得十分均匀，只能

观察到一些粗大晶粒和弯曲晶界（如图 2b）。由高分

辨 SEM 照片可见，均匀化态铸锭的晶内均匀析出了尺

寸为(0.75±0.34) μm 的粗大 γ′颗粒，而在晶界处析出了

更粗大的不规则形状 γ′（如图 2c）。经测量这些粗大 γ′

的平均面积分数为 54.56%±3.25%。在更高倍下还可以

观察到在粗大 γ′颗粒之间的基体中析出了不均匀分布

的尺寸为 25.54±14.62 nm 的细小球状 γ′（如图 2d）。

根据前人研究结果[29]，该粗大 γ′是在均匀化后冷却至

较高温度区间形成的，称为一次 γ′；而该细小球状 γ′

是在均匀化后冷却至较低温度形成的，称为二次 γ′。

Mao 等[30]已对这类高 Al+Ti 镍基高温合金中 γ′的析出

行为开展了较深入的研究。 

2.2  流变行为 

图 3 展示了在 1060 ℃（γ/γ′双相区）和 1170 ℃

（γ 单相区）压缩至不同应变的真应力-对数应变曲线

及热压缩试样的表面形貌。可见实验合金在 γ/γ′双相

区和 γ 单相区的变形都不均匀，均出现了明显的鼓肚

和侧翻现象。这主要是由于均匀化态铸锭的晶粒十分

粗大且尺寸较不均匀，同时试样两端面与压头之间不

可避免地存在摩擦力[31-32]。众所周知，热压缩试样心

部的变形程度最大，称为大变形区；试样上下两端面

附近的变形程度最小，称为死区；而鼓肚区域的变形

程度介于这两者之间，称为自由变形区[33]。当对数应

变为 0.36 时，在 γ/γ′双相区压缩的试样表面已经出现

了细小的裂纹，而在 γ 单相区压缩的试样并未开裂（如

图 3a）。当对数应变增加至 0.60 时，在 γ/γ′双相区压缩

的试样表面出现了明显裂纹，而在 γ 单相区压缩的试

样仍然没有发生开裂（如图 3b）。当对数应变进一步

增加至 0.92 时，在 γ/γ′双相区压缩的试样发生了严重

开裂，同时在 γ 单相区压缩的试样也出现了一些细小

裂纹（如图 3c）。值得注意的是在 γ/γ′双相区裂纹主要

沿着试样对角线方向扩展，而在 γ 单相区裂纹主要从

试样的上下端面向心部扩展。从流变曲线上可以看出，

在 γ/γ′双相区变形时，随着应变的增加流变应力先迅

速增大，当对数应变达到 0.026 时开始出现拐点（该

拐点是发生塑性变形的起始位置），随后流变应力缓慢

增大到峰值应力。之后流变应力呈逐渐下降的趋势，

这可能是由于试样发生了 DRX 或开裂而释放了应力 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 2  实验合金的均匀化态组织 

Fig.2  As-homogenized microstructures of the experimental alloy: (a, b) OM images of original grains; (c, d) SEM images of γ′ 

morphologies 
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图 3  变形温度为 1060 和 1170 ℃的真应力-对数应变曲线及热压缩试样形貌  

Fig.3  True stress-logarithmic strain curves and sample appearances of the as-homogenized alloy deformed at 1060 and 1170 ℃ with a 

strain rate of 0.5 s
-1

 to logarithmic strains of 0.36 (a), 0.60 (b) and 0.92 (c) 

 

集中[14, 32]。值得注意的是，当对数应变增大到一定程

度后试样的不均匀变形导致其发生了侧翻变形，增大

了试样与压头之间的摩擦力，从而导致流变应力反常

升高（如图 3b 和 3c）。在 γ 单相区变形时，随着应变

的增加流变应力迅速增大，当对数应变增大到 0.02 左

右就达到峰值应力，随后出现了明显的屈服降（yield 

drop）现象，最后进入稳态流变阶段。有趣的是这种

屈服降现象在 γ/γ′双相区的流变曲线上并未出现。 

经文献调研发现，在 IN100
[34]、 IN718

[35-36]、

WASPALOY
[36]和 U720Li

[5,14]等很多镍基变形高温合

金的热变形过程中都发生过屈服降现象。Guimaraes

等[36]提出对于WASPALOY合金在其 γ′固溶温度以上出

现屈服降现象是由于位错的短程有序锁定。Monajati

等[5]发现对于 U720Li 合金在低于 γ′固溶温度变形时，

随着变形温度的升高屈服降程度逐渐变大。他们提出

温度越高就有更多 γ′溶解，进而有更多 Al、Ti 等 γ′形

成元素被释放出来并以溶质形式存在于基体中，更多

的溶质原子强烈阻碍位错的移动并最终将其锁定。根

据上述研究结果可以推断，本研究中在 γ 单相区出现

屈服降的机理是位错的短程有序锁定，而在 γ/γ′双相

区未出现屈服降是由于在较低温度下 γ′的溶解程度较

小，释放少量的 Al、Ti 等溶质原子无法钉扎位错运动。 

2.3  γ/γ′双相区变形组织 

图 4 展示在 1060 ℃（γ/γ′双相区）压缩后试样大

变形区在 OM 下的显微组织和裂纹形貌。可见经热压

缩变形后晶粒形貌均沿着压缩方向被压扁，且应变量

越大晶粒的变形就越明显（如图 4a、4b 和 4c）。还可

以看出当对数应变仅为 0.36 时，在靠近试样表面处就

发生了明显的沿晶开裂（如图 4d），且随着应变量的

增大沿晶裂纹逐渐向试样心部扩展（如图 4e 和 4f）。

值得注意的是，在 OM 下未能观察到 DRX 晶粒。  

为了确认在 γ / γ ′双相区变形过程中是否发生

DRX，在 SEM 下进一步观察了对数应变为 0.36 和 0.60

的热压缩试样大变形区和裂纹附近的显微组织（对这

2 种应变热压缩试样进行分析即可说明问题），结果如

图 5 所示。可见当对数应变仅为 0.36 时就沿着裂纹和

大变形区原始晶界形成了细小的链状 DRX 晶粒且出

现了晶界弓弯现象（如图 5a 和 5b）。随着应变的增大，

链状 DRX 晶粒的数量明显更多，但其尺寸没有明显

变化（如图 5c 和 5d）。表 2 列出了不同对数应变下热

压缩试样大变形区 DRX 晶粒的平均尺寸。值得注意

的是，由于这些 DRX 晶粒的尺寸过小且主要沿原始

晶界很窄的区域形成，其面积分数极小，难以准确测

量。而 DRX 晶粒数量随着应变的增大而明显增多且

尺寸无明显变化的现象表明 DRX 晶粒的面积分数必

然也随应变的增大而增加。沿着原始晶界形成链状

DRX 晶粒且出现晶界弓弯现象表明在该变形条件下的

动态再结晶机制是不连续动态再结晶（DDRX）[13, 37]。

而在裂纹附近发生 DRX 的主要原因是剧烈的局部剪

切变形增大了形变储能[38]。由 SEM 照片还可以看出，

在 DRX 晶界上基本都分布着一次 γ′颗粒，表明这些 γ′

会钉扎晶界，阻碍 DRX 晶粒长大[5]，这是在 γ/γ′双相

区变形后 DRX 晶粒的尺寸和面积分数都很小的主要

原因。与原始均匀化态组织相比（如图 2c），对数应

变为 0.36 的热压缩试样中一次 γ′的形貌转变为近似球

状（如图 5a 和 5b）。而当对数应变达到 0.60 时一次 γ′

被明显拉长（如图 5c 和 5d），这说明在高温变形过程

中一次 γ ′会参与一定形变。作者前期研究发现在

U720Li 合金热变形过程中 MC 碳化物并不参与变

形 [32]。显然，与 MC 相比一次 γ′在高温下会发生软化， 
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图 4  实验合金在 1060 ℃变形后大变形区的显微组织和开裂特征 

Fig.4  Microstructures in large deformation zones (a-c) and cracking characteristics (d-f) of the as-homogenized alloy deformed at 

1060 ℃ to logarithmic strains of 0.36 (a, d), 0.60 (b, e) and 0.92 (c, f) 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 5  实验合金在 1060 ℃变形后裂纹附近及大变形区原始晶界处的动态再结晶形貌  

Fig.5  Dynamic recrystallization occurred near the cracks (a, c) and along the original grain boundaries (b, d) of the as-homogenized 

alloy deformed at 1060 ℃ to logarithmic strains of 0.36 (a, b) and 0.60 (c, d) 

 

表 2  实验合金在 1060 和 1170 ℃变形后大变形区内 DRX 晶粒和一次 γ′的平均尺寸和面积分数 

Table 2  Average sizes (d) and area fractions (Af) of the DRX grains and primary γ′ in large deformation zones of the as-homogenized 

alloy deformed at 1060 and 1170 ℃ to different logarithmic strains 

Temperature/℃ Logarithmic strain 
DRX grains Primary γ′ 

d/μm Af /% d/μm Af /% 

1060 
0.36 1.20±0.65 - 0.38±0.17 28.10±2.16 
0.60 1.10±0.48 - 0.48±0.25 29.33±3.08 

1170 

0.36 20.22±7.84 2.23±0.36 - - 

0.60 21.25±10.39 13.87±2.42 - - 

0.92 21.18±9.92 21.33±3.95 - - 
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发生一定的形变，对位错的钉扎作用明显更弱。表 2

还展示了不同应变下一次 γ′的平均尺寸和面积分数。

可见热压缩试样中一次 γ′的尺寸和面积分数较原始均

匀化态组织的显著减小，这说明在实验过程中一次 γ′

发生了明显溶解。由于变形程度越大一次 γ′被拉长的

就越严重，这导致对数应变较大的试样中一次 γ′尺寸

更大。然而，不同应变下一次 γ′的面积分数基本一致。

所以在热压缩实验的热循环过程中一次 γ′的溶解主要

发生在变形前的保温过程中，而塑性变形对 γ′的溶解

程度无明显影响。为了进一步分析在 γ/γ′双相区热压缩

试样中是否存在细小纳米级 γ′相，作者在更高倍数下

观察了其大变形区显微组织（如图 6）。显然，在热压

缩试样中已不存在原始均匀化态组织中的二次 γ′，这

与作者前期的研究结果类似[32]。结合上述分析，二次

γ′比一次 γ′溶解更快，在变形前的保温过程中即可完全

溶解。因此，原始组织中的二次 γ′不会对变形行为造

成明显影响。值得注意的是，在热压缩试样中隐约能

看出在一次 γ′之间的基体中存在大量密集分布的比原

始二次 γ′更加细小的纳米级 γ′相。已有研究表明，对

于 Al、Ti 含量较高的镍基高温合金，只有当冷却速度 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 6  实验合金在 1060 ℃变形至对数应变为 0.36 时的显微 

组织 

Fig.6  Microstructure of the as-homogenized alloy deformed at 

1060 ℃ to a logarithmic strain of 0.36 

大于 10
4 ℃·min

-1 才可能抑制 γ′相的析出[30]。而本研究中

热压缩试样的冷却方式为氩气冷却，无法达到如此高的

冷速，因此在变形后的冷却过程中会析出这些极其细小

的 γ′。 

2.4  γ 单相区变形组织 

图 7 展示了在 1170 ℃（γ 单相区）压缩后试样大变

形区在 OM 下的组织形貌。与在 γ/γ′双相区压缩后的试

样类似，原始晶粒沿压缩方向被压扁且应变越大原始晶

粒变形程度越大。不同之处是，在 OM 下就很容易看出

试样发生了 DRX。当对数应变为 0.36 时，在原始晶界

处就形成了链状 DRX 晶粒且出现了弓弯晶界，也就说

明在该变形条件下发生了 DDRX。随着应变的增大，

DRX 晶粒数量明显增多，但应变对 DRX 晶粒尺寸没有

明显影响（如表 2），这与在 γ/γ′双相区变形的组织特征

一致。实际上该现象也符合 DDRX 的组织特征，即在变

形过程中晶粒基本不发生长大，晶粒尺寸保持一致，晶

粒数量逐渐增多 [13]。DRX 晶粒数量增加自然提高了

DRX 晶粒的面积分数（如表 2），这说明随着应变的增

大 DRX 程度显著提高。此外，在 γ 单相区压缩的试样

中DRX晶粒的尺寸比在 γ/γ′双相区压缩试样中的大约20

倍，这是导致前者试样中 DRX 晶粒面积分数明显更大

的主要原因。然而，在 γ 单相区压缩的试样中 DRX 晶

粒的颗粒密度远小于在 γ/γ′双相区的。 

在 γ 单相区进行压缩变形过程中，当对数应变增加

到 0.92 时才发生沿晶开裂（如图 8a），且在某些裂纹附

近也发生了 DRX（如图 8b），这与在 γ/γ′双相区压缩的

试样组织特征类似。另外，结合对大变形区组织观察和

上文分析可以推断，在 γ 单相区变形前原始组织中的 γ′

相已完全溶解（如图 8c）。在 γ 单相区变形时，没有 γ′

相的钉扎作用，DRX 晶粒更容易快速长大。同时，在 γ

单相区变形温度更高，晶界迁移速度更快[13]。所以，在

γ 单相区变形后 DRX 晶粒的尺寸和面积分数均较在 γ/γ′

双相区的明显更大。众所周知，DDRX 的形核机制是 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 7  实验合金在 1170 ℃变形后大变形区的显微组织 

Fig.7  Microstructures in large deformation zones of the as-homogenized alloy deformed at 1170 ℃ to logarithmic strain of 0.36 (a),  

0.60 (b) and 0.92 (c) 
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图 8  实验合金在 1170 ℃变形至对数应变为 0.92 时的开裂特征及显微组织 

Fig.8  Microstructures and cracking characteristics of the as-homogenized alloy deformed at 1170 ℃ to a logarithmic strain of 0.92:    

(a) OM image of cracks, (b) SEM image of DRX grains near the crack, (c) SEM image of DRX grains in the large deformation 

zone, and (d) nano reprecipitated γ  ́at a higher magnification 

  

晶界弓弯机制，原始晶界弓出的部分作为再结晶晶核[13]。

在 γ 单相区 DRX 颗粒密度较 γ/γ′双相区的明显更低的主

要原因是，在 γ/γ′双相区分布于原始晶界的 γ′颗粒对晶界

迁移的阻碍作用会显著减小晶界弓弯曲率半径并增加

晶界弓出频率，进而增大 DRX 的形核率。另外，与 γ/γ′

双相区相比，γ 单相区 DRX 晶界更趋近圆弧状（如图

8c）。这是因为再结晶晶粒长大的驱动力是界面能的降

低[39-41]，在 γ 单相区不存在 γ′的钉扎，DRX 晶粒能够更

充分长大，使驱动力得到最大限度的释放。值得注意的

是，在更高倍数下可清晰看出在 γ 单相区变形后的试样

中存在大量均匀分布的纳米级球状 γ′（如图 8d），且这

些 γ′的形貌与原始均匀化态组织中的二次 γ′完全不同。

显然，与 γ/γ′双相区变形组织类似，这些纳米级 γ′也是在

变形后的冷却过程中析出的。但在 γ 单相区变形后冷却

析出的 γ′尺寸要明显大于 γ/γ′双相区的。其主要原因是，

一方面从 γ 单相区冷却下来的温度更高；另一方面，

在 γ单相区变形前一次 γ′发生了完全溶解，使基体中 Al、

Ti 溶质含量更高，进而获得更大的过饱和度。这两方面

因素均有利于连续冷却过程中 γ′相的长大，所以在 γ 单

相区变形后的冷却过程中析出了更粗大的 γ′，且这些 γ′

在 SEM 下即可清晰观察到。 

众所周知，在金属材料的压缩变形过程中大致沿

试样对角线方向的斜截面剪切应力最大，且沿该方向

发生强烈的局部剪切变形。所以在镍基高温合金的热

压缩变形过程中，容易沿着试样的对角线方向发生开

裂[5]。但在本研究中只有在 γ/γ′双相区压缩时裂纹沿着

试样对角线方向扩展，而在 γ 单相区裂纹主要从试样

的上下端面向心部扩展。这主要是因为 γ 单相区的热

塑性更好，当对数应变达到 0.92 时局部剪切变形仍不

能使试样发生开裂，而此时严重的不均匀变形对试样

端部的死区造成了强烈的拉应力，从而导致试样端部

的晶界被撕裂且裂纹沿着晶界逐渐向内部扩展。  

总之，通过上述对变形组织和开裂特征分析可以推

断，在 γ 单相区的变形抗力明显更低且热塑性明显更好

的主要原因是，在 γ 单相区 DRX 明显更加充分，DRX

晶粒的快速长大会迅速消耗晶界附近的畸变能并显著

降低位错密度[38]，减缓晶界处的应力集中。根据本研究

结果，在高 Al、Ti 含量镍基变形高温合金的实际开坯锻

造过程中，为了获得细晶棒材并且不发生开裂，应尽量

在 γ 单相区或准 γ 单相区变形，且单道次变形量不宜过

大（≤45%）。同时，锻造温度不宜超过 γ′相固溶温度过

多，以防止 DRX 晶粒过度粗化。  

3  结  论 

1) 在 γ 单相区的流变应力远小于 γ/γ′双相区（前

者峰值应力约为后者的 1/3），且单相区的热塑性明显
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更好（单相区的临界开裂变形量比双相区的大 15%以

上）。另外，在 γ 单相区出现了明显的屈服降现象，而

在 γ/γ′双相区并未出现。 

2) 在 γ 单相区和 γ/γ′双相区的开裂模式均为沿晶

开裂，这说明在这类高 Al+Ti 镍基变形高温合金均匀

化态铸锭的热加工过程中晶界是最薄弱的环节。 

3) 无论在 γ 单相区还是 γ/γ′双相区，当对数应变

达到 0.36 时就发生了不连续动态再结晶（DDRX），且

随着应变的增大 DRX 晶粒数量明显增多，但晶粒尺

寸无明显变化。 

4) γ单相区的 DRX 晶粒尺寸明显大于 γ/γ′双相区，

而前者 DRX 晶粒的颗粒密度明显更小，这主要与一

次 γ′颗粒对晶界的钉扎作用有关。 

5) γ′相的溶解主要发生在变形前的保温过程，而

塑性变形对其溶解无明显贡献。另外，在热变形过程

中 γ′会软化并参与形变。 
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Hot Deformation Behavior of a Nickel-Base Superalloy with High Al and Ti Contents 

in Dual-Phase and Single-Phase Ranges 
 

Zhao Guangdi, Wu Jinjiang 

(University of Science and Technology Liaoning, Anshan 114051, China) 

 

Abstract: The severe deterioration of thermal plasticity for nickel-base wrought superalloys with high Al and Ti contents during cogging 

has become the bottleneck for their wide application, and their thermal plasticity can be significantly affected by the γ′ precipitation. 

However, previous studies about the role of γ′ in hot deformation behaviors of such alloys did not consider the interference of grain 

boundary strengthening elements. In this research, a high Al+Ti nickel-base superalloy ingot without adding grain boundary strengthening 

elements C, B and Zr was prepared and fully homogenized. Afterwards, the hot deformation behaviors of this as-homogenized ingot at 

1060 °C (γ/γ′ dual-phase range) and 1170 °C (γ single-phase range) were investigated. The results show that, the deformation resistance in 

γ single-phase range is much lower than that in γ/γ′ dual-phase range, and the plasticity of γ single-phase range is much better. Interestingly, 

in γ single-phase range a typical yield drop phenomenon appears, while no such phenomenon appears in γ/γ′ dual-phase range. This may be 

because the release of more Al and Ti solutes in γ single-phase range hinders the movement of dynamic dislocations and finally locks them. 

Both the γ single-phase and γ/γ′ dual-phase ranges show intergranular cracking, which indicates that initial grain boundaries are the 

weakest link in hot working process of such alloys. When the logarithmic strain reaches 0.36, discontinuous dynamic recrystallization 

(DDRX) has occurred in both the γ single-phase and γ/γ′ dual-phase ranges, and with the increase of strain the number of DRX grains 

increases significantly, but the DRX grain size has no obvious change. Owing to the pinning effect of γ′ to grain boundaries, the DRX 

grain size in γ single-phase range is much greater than that in the γ/γ′ dual phase range, but the number density of DRX grains in the γ 

single-phase range is much smaller. The main reason for the lower deformation resistance and better thermal plasticity in the γ 

single-phase range is that the rapid growth of DRX grains can reduce the dislocation density near the initial grain boundary rapidly. 

Key words: nickel-base superalloy; hot deformation; dynamic recrystallization; γ′ phase 
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