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高碳镍基高温合金凝固过程相变与热裂敏感性

关联分析

李 澍，赵 展，江 河，董建新
（北京科技大学  材料科学与工程学院，北京  100083）

摘 要：针对高碳镍基高温合金铸锭凝固过程中复杂析出相演变行为，本研究采用多种手段探究了凝固过程中相变与热裂敏

感性的关联性。通过光学显微镜、扫描电子显微镜及热力学计算等方法明确铸锭热裂敏感性的组织原因；采用差示扫描量热

实验和等温凝固实验结合组织分析结果，揭示了凝固过程中相变对热裂敏感性的影响；通过零强度和零塑性温度确定以及热

应力分析，阐明了合金凝固过程组织演变对强塑性的影响是导致高热裂敏感性的本质原因。研究合金凝固析出相种类复杂，

Al、C、Ti、Co、Ni、Nb和Mo元素在液相中的显著富集导致Laves相和（γ+γ′）共晶相在较低温度下形成，这也使得凝固的

最后阶段速率缓慢，凝固温度区间高达151 ℃。在脆性温度区间铸锭承受的第一主应力受锭型大小和浇注工艺的影响，应力

会超过合金的强度极限，表明合金自身具有高热裂倾向。揭示这类高温合金凝固过程与铸锭强韧性之间的关联，可为控制凝

固过程中的开裂倾向提供理论和实践指导。
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1　引 言

高温合金在熔炼浇注后的脱模过程中面临开裂风

险，这一挑战在大锭型和难变形高温合金中更加显著。

GH4151难变形高温合金铸锭因元素偏析严重、析出相

复杂、γ′相分布不均匀等原因，易出现冷裂现象[1–2]。

GH4742高温合金因凝固温度区间较大，大锭型真空冶

炼过程中易发生热裂[3]。大尺寸K465铸造高温合金在

浇注完成后由于大量MC碳化物析出，铸锭表面出现蛛

网状裂纹[4]。铁镍基高温合金会由于微观结构的复杂反

应和热梯度引起的应力应变变化，导致冶炼后脱模过程

中出现开裂[5]。真空感应电极的裂纹等缺陷会影响后续

真空自耗重熔或真空电渣重熔中电流与电压的稳定性，

开裂严重时导致电极报废，进而造成重大经济损失。

揭示高温合金的热裂本质，提出热裂的控制依据，对

确保后续工艺的顺利进行至关重要。研究表明，高温合

金热裂倾向与合金的基体组织、凝固特性及浇注工艺密

切相关[6–7]。凝固过程中共晶组织的增加会显著提高合

金的热裂敏感性[8]；基体中析出相的增加会导致热裂倾

向增大[6]；浇注凝固过程中产生的热应力同样是导致开

裂的关键因素[7]。当前研究重点在于铸态组织中析出相

的微观结构[9]、晶界处元素的偏析情况[10]以及退火过程

对热应力的影响[1]等方面。同时，多数研究关注焊接过

程中的凝固开裂，其凝固速率显著高于传统浇注，导致焊

接的凝固开裂机理并非完全适用于浇注凝固[11–14]。总体

上，凝固过程中复杂相演变与力学性能变化间的关联规

律及其对热裂影响的研究相对不足，因此有必要对凝固

过程中相变和力学性能的变化情况进行研究。

本研究针对一种高碳镍基高温合金，该合金具有低

热膨胀系数和优异高温性能的特点，广泛用于叶片、涡轮

盘和发动机罩等[15–17]。但是由于含有多种强化元素，虽

然提升了材料的综合性能，也对其凝固特性和偏析行为

产生显著影响，从而增加了热裂风险[18]，在实际生产中会

出现铸锭开裂的现象。为了探究该合金凝固过程中复杂

相演变与力学性能变化间的关联规律及其对热裂影响，

本研究利用光学显微镜和扫描电子显微镜分析合金的基

体组织，通过差示扫描量热实验和等温凝固实验探究凝

固过程中的相变及元素偏析，再通过高温拉伸实验探究

凝固组织演变对力学性能的影响，并使用ProCAST软件

计算浇注凝固过程中的热应力。综上，本研究通过深入

探究高碳镍基高温合金凝固过程中相变和力学性能变化

对热裂敏感性的影响，以揭示这类高温合金凝固过程与

铸锭强韧性之间的关联，为控制凝固过程中的开裂倾向
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提供理论和实践指导。

2　实 验

实验材料为一种高碳镍基高温合金，通过一次熔炼

后浇注成吨级铸锭，其成分（wt%）为：C 0.3，Ti 3.0，Al 

2.0，Nb 2.0，Cr、Ni、Fe作为余量。

在直径约 250 mm的铸锭心部切取尺寸为 10 mm×

10 mm×10 mm的试样，经机械抛光和化学侵蚀后，使用

DMR光学显微镜（OM）和附带 INCAX-ACT能谱（EDS）

的Supra 55场发射扫描电镜（SEM）观察合金的微观结构

和元素偏析情况。通过差示扫描量热实验（DSC）和等温

凝固实验分析凝固过程中析出相演变规律，差示扫描量

热仪用于研究合金在加热和冷却过程中热容和热焓的变

化，以获取凝固过程中的相变信息。实验温度为      

600~1450 ℃，升温和降温速率设定5 ℃·min-1。等温凝固

实验中采用Ф8 mm×8 mm的圆柱形试样，并使用硅溶胶

与氧化铝粉末混合的浆料对试样进行封闭处理。干燥

后，将试样放入氧化铝烧舟，在SX16-12型箱式电阻炉中

进行加热。将试样加热至 1420 ℃，保温 20 min，然后以

5 ℃/min的降温速率冷却至预设的等温凝固温度（1360，

1350，1340，1335，1330，1310，1280，1240，1220 和

1200 ℃），保温20 min后进行淬火，如图1所示。快速水

淬过程中，液相中的溶质元素未完全扩散，使得固液两相

的结构和成分得以保存，便于分析不同温度下合金的凝

固特性和元素偏析情况[19]。淬火后的样品经清理、打磨、

化学或电解侵蚀后，使用OM和 Supra 55场发射扫描电

镜 SEM观察其微观组织和元素分布，再利用 Photoshop

软件计算不同温度下的液相分数，以研究合金凝固过程

中的相变和元素偏析变化。采用 JMatPro热力学计算软

件中的镍基高温合金数据库进行热力学模拟，分析合金

可能析出的平衡相。

从铸锭心部切取高温拉伸试样，根据国标 GB/T  

228-2015，采用 WDW-100-1600（2000 N）拉伸实验机对

试样进行 1050~1300 ℃的高温拉伸实验，以获得合金零

强度和零塑性温度，系统分析合金凝固过程中力学性能

的变化。将不同温度下的高温拉伸断口在 12%氢氧化

钠、3%高锰酸钾、0.5%六次甲基四胺和水的混合溶液中

浸泡去除氧化皮，再用无水乙醇清洗干净后采用蔡司

AVO-18型扫描电子显微镜（SEM）进行断口分析。使用

ProCAST有限元模拟软件中的弹塑性模型来模拟铸造

过程中合金的应力分布，对铸锭热裂倾向较高的区域进

行分析。

3　结果与讨论

3.1　铸态组织特征

该合金在生产应用过程中有时会观察到铸锭表面有

裂纹存在，表现出易开裂的倾向。采用 JMatPro软件计

算该合金的平衡相图和凝固路径，如图 2所示。图 2a为

研究合金的平衡相计算结果，因此，合金主要平衡相包括

γ相、γ′相、MC相和Laves相。图2b为研究合金的凝固路

径，液相线和固相线的温度分别是1380和1125 ℃，物相

析 出 顺 序 依 次 为 ：MC 碳 化 物（1380 ℃），γ 基 体

（1370 ℃），Laves相（1190 ℃），γ′相（1125 ℃）。

图 3为研究合金的金相组织，图 3a中铸态组织呈发

达的枝晶形貌。进一步观察，晶内和晶界上有大量的颗

t/min

Water quenching
Heating

1420 ℃

T
/℃

120 min–5 ℃/min

20 min

图1  等温凝固实验过程示意图

Fig.1  Isothermal solidification process with different isothermal 

temperatures

图2  合金的平衡相图以及凝固路径

Fig.2  Simulation results calculated by JMatPro: (a) equilibrium phase diagram and (b) solidification process by Scheil model
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粒状析出相，同时枝晶间有大块形状不规则的黑色析出

相，如图 3b所示。与广泛应用的高温合金如GH4169[20]

和GH4738[21]相比，本合金铸态时析出相的数量多且尺寸

大。因此推测合金在凝固过程中发生了更为复杂的

相变。

为了进一步分析合金中的析出相，结合 SEM、EDS

以及平衡相计算结果分析析出相的特征。图4为析出相

的SEM照片和EDS元素面分布，从图4a中明显看出，有

两种不同的形貌特征，一种呈“麻点状”，另一种呈“板条

状”。从EDS元素面扫描可以看出，“麻点状”相中Al和

Ti元素含量相对基体较高，“板条状”相中Nb元素含量相

较基体也较高，如图4b~4d。表1所示能谱分析获得不同

形貌析出相的化学成分，结果表明，“板条状”相中主要成

分为Fe和Nb元素，“麻点状”相中主要成分为Al和Ti元

素。结合组织分析、能谱分析、相关研究文献[22–23]以

及热力学计算结果（图2a）可知，“板条状”相为Laves相，

“麻点状”相为（γ+γ′）共晶相。

除这两类析出相外，还可观察到“块状”组织，如图

5a所示。从EDS元素面扫描图可知，“块状”相中Nb、Ti

和C元素含量相对基体较高，如图 5b~5d。再根据EDS

分析结果（表 1），“块状”相中Nb、Ti和C元素含量比较

高。结合图2a的热力学计算结果，可以认为“块状”相为

MC碳化物。因此该合金在凝固过程中会析出大量的析

出相（见图 3），这些析出相包括在光学显微镜下观察到

的黑色Laves相和（γ+γ′）共晶相，以及白色颗粒状MC碳

化物。

仔细观察还可发现，因该合金Al、Ti含量较高，凝固

时有大量的 γ′强化相析出，而枝晶间、枝晶干的 γ′相尺寸

和形貌存在显著差异。枝晶干的 γ′相形状较规则，近似

球状；枝晶间的 γ'相形状不规则且尺寸更大，如图6所示。

γ′相的形貌和尺寸差异可能是因为凝固过程发生较大的

元素偏析，导致枝晶间和枝晶干的 γ′相形核和生长条件

a b

c d

10 μm

Nb

Al Ti

LavesLaves

γ/γ′

图4  Laves相和共晶相的SEM照片及Nb、Al、Ti元素面扫描

Fig.4  SEM image of Laves and γ/γ′ phase (a); EDS element mappings of Nb (b), Al (c), and Ti (d)

aa bb

100100  μμmm 100100  μμmm

Black precipitatiesBlack precipitaties

图3  合金铸态组织的枝晶形貌以及枝晶间的析出相

Fig.3  OM image of dendritic morphology (a) and precipitate at interdendritic region (b)
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不同。通过EDS分析合金枝晶干与枝晶间的元素含量，

计算偏析系数 k（枝晶干与枝晶间元素质量分数的比值，

即 k=wd/wid），如表 2所示。结果显示铸态合金中Al、Ti、

Nb是正偏析元素，主要在枝晶间偏析，偏析程度为Ti>

Nb>Al。Al和Ti等元素在枝晶间的富集增强了该区域 γ′

相形核与生长的驱动力，导致枝晶间的 γ'相比枝晶干的 γ'

a b

c d

10 μm

LavesLaves

MMCC

C

Nb Ti

图5  MC碳化物的SEM照片及Nb、Al、Ti元素面扫描

Fig.5  SEM image of MC (a) and EDS element mappings of C (b), Nb (c), and Ti (d)

表1  铸态镍基高温合金枝晶间析出相的化学成分

Table 1  Chemical composition of precipitates at interdendritic region of as-cast alloy (wt%)

Element

Slat-shaped

Speckle

Chunky

C

0.63

0.01

11.13

Al

0.67

10.64

null

Ti

9.47

17.21

26.91

Cr

11.87

2.74

0.67

Fe

31.81

2.74

0.67

Ni

20.48

56.17

0.83

Nb

23.40

3.02

59.17

Phase

Laves

γ/γ′

MC

Dendrititic coreDendrititic core

Interdendritic areaInterdendritic area

Dendrititic coreDendrititic core

11  μμmm11  μμmm 11  μμmm

图6  合金枝晶间和枝晶干 γ′相的分布

Fig.6  Distribution of the γ′ phase in the interdendritic and dendritic regions
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相更粗大。通过以上的分析可以看出，合金在凝固过程

形成元素偏析，导致Laves相、（γ+γ′）共晶相和MC碳化物

等的析出，析出相种类复杂，会对铸锭凝固过程的性能产

生影响。合金在凝固过程中相的析出等组织演变将会对

凝固过程中铸锭力学性能产生较大的影响，进而导致合

金凝固过程中出现开裂倾向，为此需对凝固过程进行进

一步的详细分析。

3.2　凝固过程中的相演变行为

为深入探究研究合金的热裂敏感性，通过DSC实验

和等温凝固实验观察凝固过程中的相变，分析凝固过程

中组织演变和元素偏析变化对热裂敏感性的具体影响。

图7为合金以5 ℃/min加热和冷却过程中的热容变

化曲线。通过加热曲线的外推基线与峰值曲线的切点确

定固相线温度为1270 ℃，如图7a所示，通过冷却曲线的

第1个尖锐拐点确定液相线温度为1351 ℃[24]，如图7b所

示。因此，DSC测试获得的凝固温度区间为81 ℃。加热

过程有 3 个主要相变：（1）γ′相回溶；（2）Laves 相回溶；  

（3）γ相基体溶解。冷却过程有 3个主要相变：（1）Laves

相析出；（2）γ相枝晶形成；（3）碳化物析出。相变情况汇

总如表3所示，由于过热和过冷的影响，冷却曲线得到的

相变温度通常低于加热曲线的温度。

通过DSC实验获得了合金在整个凝固过程中的相

变信息，为进一步获得合金在固液相线之间的组织演变

情况以及其对热裂倾向的影响，通过等温凝固实验分析

合金凝固过程的微观组织。图8为研究合金在不同温度

淬火后的微观组织特征，固相区和液相区可以通过粗大

枝晶和极细枝晶进行区分[19,25]。合金在 1360 ℃淬火后，

大部分区域枝晶细小，某些区域枝晶呈现长大趋势，说明

合金仍处于液态但即将开始凝固，如图8a所示。图8b为

合金在 1350 ℃淬火后的微观结构，观察到许多粗大枝

晶 ，表明凝固已经开始。 γ 相的析出温度范围为       

1350~1360 ℃。随着淬火温度降低，枝晶的生长速度加

快。1335 ℃时枝晶开始搭接，如图8c所示。

1300 ℃时大部分液相已经凝固，形成孤立熔池，限

制了固液相间的液体流动，如图 8d所示。由于 1300 ℃

时大部分液相已经凝固，推测该温度下合金开始建立强

度。但由于还未凝固完全，其强度较低，易受凝固收缩产

生的热应力影响从而萌生裂纹。而且此时液相不易流

动，金属液难以填充新产生的热裂纹，使其“愈合”。因

此，凝固过程中从 1300 ℃开始，合金的热裂倾向增加。

温度降至 1280 ℃时，只剩下少量孤立熔池和液膜，残余

液相与固相间形成清晰的“界线”，如图 8e所示。此时，

固液相间的液膜已经较薄，根据液膜理论[26]，液膜越薄，

其强度越低，更易成为热裂纹萌生的位置。而且此时剩

余液相大多形成一个个孤立熔池，相较 1300 ℃时，金属

液的流动性更差，对热裂纹的填充更加困难。

1200 ℃时孤立熔池已经较少，接近完全凝固状态，

如图8f所示。从液相流动困难直至合金完全凝固，温度

间隔为 100 ℃。在该温度区间合金尚未完全凝固，固液

相间液膜较多，强度较低，而且金属液流动受阻，难以对

凝固收缩区域进行补缩，因此在该温度区间合金易因凝

表2  合金元素在枝晶干和枝晶间分布情况

Table 2  Distributions of alloying elements in dendritic core and 

interdendritic area (wt%)

Element

Dendrite core

Interdendritic area

k

Al

1.97

2.83

0.70

Ti

1.43

4.37

0.33

Nb

0.77

1.97

0.39

图7  加热过程以及冷却过程的热分析测试结果

Fig.7  DSC results of alloy cooling process (a) and heating process (b)

表3  DSC实验获得的主要相变温度

Table 3  Results from DSC analysis and main phase transformation 

temperatures (℃)

Temperatures

Heating curve

Cooling curve

Average

Tγ′

1131

-

1131

TLaves

1162

1247

1205

TSolidus

1270

-

1270

TCarbide

-

1337

1337

TLiquidus

-

1351

1351
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固收缩产生的热应力而导致裂纹。液相难补缩的温度区

间越长，合金的热裂倾向越大。

综上，合金的凝固过程可分为 4个阶段：（1）初生枝

晶形成和第二相析出；（2）枝晶搭接；（3）不连续液相网络

和孤立液相区的形成；（4）枝晶间残余液相完全凝固。

对凝固过程的微观组织进行统计分析，可得液相体

积分数随温度变化的曲线，如图9所示。刚开始凝固时，

液相可以自由流动，凝固速度非常快。温度降至1335 ℃

时，枝晶开始搭接，液相流动受阻，此时液相体积分数为

36%。温度继续降至 1300 ℃以下时，液相体积分数为

13%，孤立熔池开始出现，液相已经很难流动。从图9可知，

合金液相难流动的温度区间占整个凝固过程的1/2以上。

结合等温凝固实验、DSC测试结果及热力学计算结

果绘制研究合金的凝固示意图，如图10所示。液相线温

度为1351 ℃，开始析出碳化物。温度降至1300 ℃时，形

成不连续的液相网络，金属液流动困难。DSC实验反映

的是整个凝固过程的相变信息，而等温凝固实验根据某

个温度下的微观组织形貌判断相变信息，能反映当前温

度的偏析情况和形貌特征，因此采用等温凝固实验测定

的固相线温度1200 ℃。凝固温度区间高达151 ℃，液相

难补缩温度区间高达 100 ℃，在该温度区间合金易产生

热裂纹。相较 K418、K419、GH4975 等其他高温合

金[22–23,27]，该合金的凝固温度区间较大，尤其是从出现孤

立液相到完全凝固的温度区间较大。因此，该合金相较

其他合金，热裂倾向较大。

以上研究表明1200~1300 ℃温度区间是凝固过程中

最容易产生热裂的温度区间，故对该温度区间的液相区

进一步观察分析，如图 11a~11d所示。凝固温度从 1300

降到 1200 ℃时，液相区明显减少，随着温度的降低合金

凝固速度减慢，从 1220降至 1200 ℃，液相区略有减少，

但变化不明显。热裂的萌生与扩展主要和液膜的厚度、

液相区中的组织变化有关。

根据 1300 ℃的残余液相区形貌可知，液膜厚度约

60 µm，液相区淬火后会形成针状相和花瓣状析出相，如

图 11a所示。根据EDS元素面扫描结果，针状相为（Nb,

Ti）C碳化物，花瓣状析出相较基体主要富集Nb、Mo和Ti

元素，如图 11b所示。液相区中的白色针状碳化物[28]与

固相区中的块状碳化物有明显区别。当温度降至

1220 ℃时，液膜厚度约30 µm，残余液相区不再析出针状

碳化物，而花瓣状析出相随温度降低变得更加密集，如图

图9  等温凝固实验中液相体积分数随温度的变化情况

Fig.9  Volume fraction of remaining liquid as a function of isothermal 

temperature

aa bb cc

dd ee ff

1010  μμmm 1010  μμmm 1010  μμmm

1010  μμmm 1010  μμmm 1010  μμmm

图8  不同温度下等温凝固淬火后合金的显微形貌

Fig.8  Microstructures of alloys after isothermal solidification experiments at different temperatures: (a) 1360 ℃ , (b) 1350 ℃ , (c) 1335 ℃ ,           

(d) 1300 ℃, (e) 1280 ℃, and (f) 1200 ℃

•• 1266



第 5 期 李 澍等：高碳镍基高温合金凝固过程相变与热裂敏感性关联分析

11c所示。随着温度降低，固液相间的液膜变得更薄，液

膜更有可能成为热裂纹萌生的位置。温度降至 1200 ℃

时花瓣状析出相更为密集，这时残余液相主要以孤立熔

池出现，液相难以流动，无法对凝固收缩的位置进行补

缩，如图11d所示。

因此，枝晶搭接后，在凝固的最后阶段，合金虽然已

经建立起一定的强度，但此时的枝晶表面有液膜覆盖，合

金的塑性较差。而且液膜厚度的变化速率高达           

0.4 μm/℃，较高的变化速率表明有较大应变，液膜的强

度较低，凝固收缩引起的应变很容易沿着液膜传递[29]，成

为热裂纹的萌生区域，产生较高的热裂倾向。

凝固末期的液相形貌变化主要由凝固过程中元素偏

析变化导致，因此对凝固过程中元素偏析的变化情况进

行分析。当偏析系数 k小于1时，元素为正偏析，主要聚

集于液相；k大于 1时，则为负偏析，偏聚于固相。图 12

所示为研究合金在凝固过程中元素的偏析系数随温度变

化的情况，Al、C、Ti、Co、Ni、Nb、Mo为正偏析元素，Cr，Fe

为负偏析元素。Al元素的偏析程度随温度降低而减少，

原因是枝晶间共晶相的析出消耗了大量Al元素。枝晶

间碳化物的析出消耗了大量C元素，导致C元素的偏析

系数随温度降低而增加，促使液相区淬火形成的针状碳

化物消失。随着温度降低，Ti、Nb和Mo元素在液相中的

aa bb

cc dd

NbNb MoMo

TiTi CC

1010  μμmm 1010  μμmm

LiquidLiquid

3030  μμmm

LiquidLiquid
LiquidLiquid

1010  μμmm

6060  μμmm

图11  凝固末期1300、1220、1200 ℃温度下等温凝固淬火后液相区的显微形貌及1300 ℃的元素分布情况

Fig. 11  Microstructure of alloy after isothermal solidification experiments at different temperatures at the final solidification stage: (a) 1300 ℃ ,      

 (c) 1220 ℃, and (d) 1200 ℃; (b) elements distribution at 1300 ℃

Solidification begins and carbide begins to appear at 1351 ℃

Dendritic begins to bridge at 1335 ℃

A discontinuous liquid network is present at 1300 ℃

Hot crack sensitive temperature range

The liquid is almost completely solidified at 1200 ℃Carbide1200

1220

1240

1260

1280

1300

1320

1340

1360

1380

Te
m
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图10  合金凝固过程示意图

Fig.10  Schematic diagram of the solidification sequence
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偏析加剧，这些元素是残余液相区淬火形成花瓣状析出

相的主要成分，因此花瓣状析出相随温度降低而更加密

集。凝固末期，残余液相中富集Al、C、Ti、Co、Ni、Nb和

Mo元素，从而导致MC碳化物、Laves相以及（γ+γ'）共晶

相在枝晶间析出。另一方面，正偏析元素在残余液相中

强烈偏析将导致非平衡凝固，从而延长凝固的最后阶段，

扩大从孤立液相到完全凝固的温度区间，增大整个凝固

温度区间，提高合金热裂倾向。根据相图计算、DSC实

验和等温凝固实验，MC碳化物在凝固初期便开始析出。

结合基体组织分析结果，Al、Ti和Nb元素在凝固末期枝

晶间的强烈偏析，导致Laves相和（γ+γ'）共晶相在较低温

度下析出，降低合金固相线温度。因此，Laves 相和      

（γ+γ'）共晶相的析出极大影响了凝固温度区间，是影响

热裂的主要因素。通过降低合金中Al、Ti和Nb元素的

含量并改善这些元素的偏析情况，可以有效减少凝固温

度区间并改善热裂倾向。

3.3　凝固过程中的力学性能变化

热裂不仅与凝固过程中的组织变化相关，也与凝固

末期合金的力学性能密切相关。通过研究凝固末期力学

性能的变化，进一步揭示研究合金热裂敏感性的本质原

因[30]。前期的等温凝固实验表明，材料凝固过程中易开

裂 的 敏 感 温 度 区 间 为 1200~1300 ℃ ，因 此 选 择          

1050~1300℃进行高温拉伸实验。

图 13为该合金在 1050~1250 ℃范围内的真应力-真

应变曲线。从图 13可知，该合金在 1050 ℃时的抗拉强

度为51 MPa，断裂时的应变为0.35；而在1140 ℃时，抗拉

强度下降至 15 MPa，断裂时的应变仅为 0.018，接近于

零，表明该温度约为零塑性温度；1250 ℃时，抗拉强度进

一步降至 3 MPa，断裂时的应变也较小。当温度升至

1300 ℃，无法获取完整的拉伸曲线，合金的抗拉强度几

乎降至 0，表明该温度约为零强度温度。进一步分析图

13中的真应力-真应变曲线，发现 1050 ℃的拉伸曲线包

含3个阶段：加工硬化、稳定应力和流变软化[31]。在流变

应力首次达到峰值时，材料加工硬化与动态回复平衡，导

致应力-应变曲线进入一个较长的稳定应力阶段，其中流

变应力基本保持不变。应变超过临界值后，动态再结晶

引发流变应力随应变的增加而减小，直至合金断裂。在

拉伸温度升高至1140 ℃时，流变应力曲线表现出明显的

动态再结晶特性，表明动态再结晶导致的软化效应超过

了动态回复的影响。流变应力先上升至峰值，然后进入

流变软化阶段，并在高应变下达到稳定。拉伸温度超过

1250 ℃时，合金尚未完全凝固，固相周围存在薄液膜，导

致应变增加时应力快速降低。因为液膜强度较低，容易

在应力作用下开裂[32]。当拉伸温度进一步升高至

1300 ℃，无法测定应力-应变曲线，这是由于合金中液相

比例较高。

结合力学性能测试结果，对 1050~1250 ℃温度范围

内高温拉伸试样断口形貌进行观察，如图 14 所示。

1050 ℃高温拉伸断口照片中有明显的韧窝[25]，呈现典型

的韧性断裂特征，而且断口处的局部颈缩表明试样有良

好塑性变形能力，如图 14a 所示。当拉伸温度升高到

1140 ℃，断口仍有韧窝形貌，但未见颈缩，表明在此温度

下试样已失去塑性变形能力，如图 14b所示。拉伸温度

升高至1250 ℃时，断口部分区域平滑并且主要呈现断裂

的枝晶骨架结构，表明试样已部分熔化，枝晶表面覆盖有

平滑且薄的液膜，无颈缩现象，如图14c所示。

合金在1050~1300 ℃范围内抗拉强度和伸长率的变

化情况如图15所示。随着温度的升高，合金的抗拉强度

逐渐降低，并在 1300 ℃时约为零，如图 15a所示。合金

伸长率也随温度上升而减小，1140 ℃时几乎降为零，如

图15b所示。因此，结合应力应变曲线特点和断口特点，

研究合金的零强度温度和零塑性温度分别为 1300 和

1140 ℃。在零塑性温度（1140 ℃）与零强度温度

（1300 ℃）区间，合金的塑性和强度都极为弱化，根据强

图12  合金在凝固过程中的元素偏析变化情况

Fig.12  Segregation coefficients measured on the sample at different quenching temperatures: (a) positive segregation elements and (b) negative 

segregation elements
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度理论[33]，若合金凝固经此温度区间时有较大的热应力，

热应力大于材料本身的强度时，很容易出现开裂的行为。

结合等温凝固和高温拉伸实验，研究合金在凝固过

程中的液相难补缩阶段开始逐渐建立强度，但此时强度

相对较低，合金完全凝固后直至 1140 ℃，合金的塑性变

形能力较差。在液相难补缩阶段，合金强度低塑性差，极

易在应力作用下产生裂纹；一旦发生开裂，由于此时枝晶

搭接已完成，金属液流动性较差，开裂后金属液难以流动

补缩，最终导致热裂纹形成。从完全凝固到 1140 ℃，尽

管合金建立了一定强度，其较差的塑性仍使其在应力作

用下易于开裂。脆性温度区间定义在液相难补缩温度和

零塑性温度之间[34]，在该区间合金热裂风险较大。综上，

结合凝固组织和力学性能分析，研究合金的易开裂温度

区间为 1140~1300 ℃，高达 160 ℃，表明其热裂倾向

严重。

除合金本身较高的热裂敏感性外，铸锭在浇注过程

中因凝固收缩引起的热应力是导致热裂的一个关键外界

因素。使用 ProCAST有限元软件模拟铸造过程中铸锭

的应力分布情况。根据现场实际情况，建立铸锭和浇注

系统的 CAD 模型，包括钢锭模、冒口、保温砖。采用

ProCAST软件的Mesh模块对其进行非均匀四面体网格

划分，生成一套包含122333个节点和585974个单位的三

维有限元网格。

浇注系统和铸锭的热物性参数通过 ProCAST软件

自带的CompuTherm热力学数据库计算得到。铸锭采用

弹塑性模型，钢锭模、冒口和耐火砖采用刚性模型。在弹

aa bb cc

100100  μμmm 100100  μμmm 100100  μμmm

2 mm 2 mm 2 mm

图14  1050、1140、1250 ℃高温拉伸断口形貌

Fig.14  Fracture morphologies of tensile fracture specimens at different temperatures: (a) 1050 ℃, (b) 1140 ℃, and (c) 1250 ℃

图13  合金在不同温度下拉伸的真应力-真应变曲线

Fig.13  True stress-true strain curves of alloy at different temperatures
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塑性模型中，铸锭的热膨胀系数、泊松比由 ProCAST自

带的CompuTherm热力学数据库计算得到，铸锭的杨氏

模量、屈服强度、塑性模量由该合金的高温拉伸试验获

得。数值模拟中采用底注法，浇注温度设为 1490 ℃，浇

注时间设为 400 s，浇口直径设为 60 mm；钢锭模与保温

系统的初始温度设为 100 ℃，环境温度设为 40 ℃，并设

置合适的热边界条件[35]。

针对直径 250 mm的研究合金铸锭，经 ProCAST软

件计算在脆性温度区间内（1140~1300 ℃）的应力分布情

况，铸锭的最大第一主应力随温度降低而增大，1140 ℃

时达到 104 MPa；锭型直径增至 440 mm时，铸锭的最大

第一主应力也随温度降低而增大，1140 ℃时达到         

99 MPa，如图 16所示。锭型直径增大，凝固过程中金属

液的补缩效果会提高，由于凝固收缩产生的应变会得到

金属液的填充，从而热应力降低。虽然锭型直径扩大后

铸锭在脆性温度区间的第一主应力略有减小，但均显著

高于铸锭的极限强度，因此铸锭有较高裂纹萌生甚至开

裂的风险。依此推测，针对该研究合金的凝固特征，若外

界浇注条件产生的热应力一旦超过脆性温度区间材料的

本身强度，很可能导致铸锭凝固过程中开裂的发生。为

此充分评估分析铸锭锭型大小和浇注条件等导致的热应

力是控制该研究合金铸锭质量完整性所需要考虑的关键

因素，通过优化浇注工艺，增大锭型直径或减缓浇注速

度，提高铸锭凝固过程中金属液的补缩效果，从而补偿由

于凝固收缩产生的应变，降低铸锭的热应力，改善热裂

倾向。

综上，该合金在凝固过程中析出相种类复杂；由于

Al、C、Ti、Co、Ni、Nb和Mo元素在液相中的显著富集，合

金的凝固温度区间变大，且液相难补缩的温度区间在整

个凝固温度区间中的占比过高；结合零强度和零塑性测

试，该合金力学性能较弱的温度区间高达160 ℃，因此该

合金自身具有较高的热裂倾向。

根据等温凝固实验，温度降至 1300℃时，大部分液

相已经凝固，形成孤立熔池。此时由于热应力产生的裂

纹很难得到金属液的填充，导致高热裂敏感性。根据高

温拉伸实验，1140~1300 ℃温度区间合金的枝晶搭接强

度和变形能力都较弱。ProCAST软件模拟结果表明，铸

锭在 1140~1300 ℃凝固过程中产生的热应力较大，显著

高于材料的极限强度，热裂倾向较大。综合金属液流动

情况，相邻枝晶搭接强度、变形能力以及凝固收缩产生的

热应力，合金在1140~1300 ℃范围内易产生热裂纹，且裂

纹难以通过金属液填充愈合。因此，该高碳镍基高温合

金的热裂敏感温度区间为1140~1300℃。为改善该合金

的热裂倾向，需从合金的凝固组织和浇注系统设计等方

面进行调整以控制开裂。

4　结 论

1）合金凝固过程中有复杂的析出相反应，析出大块

MC碳化物、Laves相和（γ+γ′）共晶相。复杂相反应是铸

锭开裂敏感的组织因素。

2）研究合金液相线为 1380 ℃，液相难补缩温度为

1300 ℃，固相线为 1125 ℃。凝固温度区间为 151 ℃。

Al、Ti 和 Nb 元素在液相中的显著富集导致 Laves 相和

Temperature/℃

图15  合金在不同温度下抗拉强度和延伸率随温度变化的曲线

Fig.15  Variations of tensile strength (a) and elongation (b) with temperature

图16  直径250和440 mm铸锭在脆性温度区间最大第一主应力随

温度变化的曲线

Fig.16  Curves of maximum first principal stress as a function of 

temperature for 250 mm and 440 mm diameter ingots in the 

brittle temperature range
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（γ+γ′）共晶相在较低温度下形成，促使合金的固相线温

度较低，合金的热裂敏感性增大。

3）研究合金的零强度温度为1300 ℃，零塑性温度为

1140 ℃，脆性温度区间高达 160 ℃。合金浇注过程中，

铸锭在脆性温度区间内承受的第一主应力超过合金的强

度极限，致使铸锭在凝固过程中存在较高开裂风险。应

从合金的凝固组织和浇注系统设计等方面进行调整以控

制开裂。
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Relationship Between Phase Transformation and Hot Crack Sensitivity in the 

Solidification of High Carbon Nickel-Based Superalloy

Li Shu, Zhao Zhan, Jiang He, Dong Jianxin

(School of Materials Science and Engineering, University of Science and Technology Beijing, Beijing 100083, China)

Abstract: This study investigated the complex evolution of precipitates during the solidification of high-carbon nickel-based superalloy ingots, 

exploring the relationship between phase transformation and hot cracking sensitivity during solidification. The causes of hot crack sensitivity in 

ingots were identified using optical microscopy, scanning electron microscopy, and thermodynamic calculations. Differential scanning calorimetry 

and isothermal solidification experiments, combined with various structural analysis methods, were used to reveal the impact of phase transitions 

on hot crack sensitivity during solidification. The essence of high hot crack sensitivity due to the evolution of alloy solidification structure and its 

impact on mechanical properties were elucidated through zero-strength and zero-plasticity tests during solidification, along with thermal stress 

analysis. The solidification of the alloy produces complex precipitate phases. The significant enrichment of elements like Al, C, Ti, Co, Ni, Nb, 

and Mo in the liquid phase results in the formation of Laves phase and (γ+γ′) eutectic phase at lower temperatures. This leads to a slower rate 

during the final stage of solidification, with a solidification temperature range up to 151 ℃. The first principal stress experienced by ingots in the 

brittleness temperature range is influenced by the ingot size and casting process. The stress often exceeds the strength limit of the alloy, indicating 

a high tendency for hot crack in the alloy. This reveals the relationship between the solidification process of superalloy and the toughness and 

strength of the ingot, providing theoretical and practical guidance for controlling the tendency to crack during solidification.

Key words: Ni-based superalloy; hot crack; solidification; phase transformation; mechanical property
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