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摘  要：研究了固溶时效处理对一研制的 Re、Ru 含量分别为 4.0%（质量分数）的第 4 代镍基单晶高温合金 DD476 的

组织及持久性能的影响。铸态试样存在明显的成分偏析，由于 Al、Ti 元素较少，枝晶间的 γ/γ′共晶组织含量偏低。固溶

处理过程中，共晶组织在 1310 ℃下基本消除，但直到 1340 ℃才完全消除枝晶干和枝晶间的差异，且此时除了 Re，其

他元素偏析有明显的改善。4 代单晶的优势在于提高了合金在高温下的力学性能，尤其是持久性能，固溶时效后单晶合

金在 950 ℃/300 MPa 下持久寿命约为 2 代单晶的 2 倍，而在 1150 ℃/100 MPa 下持久寿命与 2 代单晶 MC2 相比更是提

高了 10 倍以上。整个固溶时效处理过程中没有出现 TCP 相，合金中 Ru 元素的添加可能是抑制 TCP 相析出的主要原因。  
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发动机的推力从由 1942 年至今提高了大约 83

倍，大幅度提升航空发动机的推力和推重比，可以

有效地提高引擎效率。为了使航空发动机获得更大

的推重比，对航空发动机涡轮叶片的承温承载的要

求不断提高。镍基高温合金拥有良好的抗腐蚀性、

抗氧化性、高温力学性能、表面稳定性和组织稳定

性 [1-2]，因此镍基合金被广泛地应用于制造航空发动

机和燃气轮机高温涡轮叶片等耐热部件 [3,4]。单晶高

温合金材料本身也由最初的第 1 代相继发展出以加

入 Re 元素为特征的第 2 代、第 3 代单晶高温合金，

并很快得到实际应用。现役美国空军的 F-22 战机发

动机叶片采用的就是第 3 代镍基单晶高温合金。与

第 1 代单晶相比，第 2 代、第 3 代单晶的承温能力

分别高出 30、60 ℃ [5]。但是，由于第 2 代、第 3 代

单晶高温合金中加入较多的 Re 元素，使合金的组织

稳定性下降，当合金在长时间高温承载时，易于形

成有害的针状或片状的 TCP 相。TCP 相的形成导致

单晶高温合金的持久寿命降低，塑性和韧性恶化，

从而严重地影响了涡轮叶片的性能。  

针对此问题，美、英、日等国研发了以加入 Ru

元素为特征的第 4 代单晶高温合金，有效地提高了合

金的高温抗蠕变性能。同时，在长时间高温承温承载

过程中，Ru 元素可有效地抑制 TCP 的析出[6,7]。目前，

美、英、日、法等国对第 4 代镍基单晶高温合金的研

制投入了大量的科研力量，如英国 Rolls-Royce 公司研

制的 4 代单晶合金 RR3010 已经应用在最新研制的瑞

达（Trent）发动机上[8]；而我国的单晶合金研制工作

还停留在第 2 代、第 3 代，可用于航空发动机的第 4

代单晶合金的研制工作尚未开展。 

第 4 代单晶合金由于加入了高含量的 Re、Ru 元

素，合金的密度较高，一般在 8.95 g/cm
3 以上；而且

Re、Ru 同属于贵重金属元素，它们的大量加入使第 4

代单晶的成本大幅度提高。本研究中，参考了一法国

合金成分 [9-11]，研制了一种第 4 代单晶高温合金

DD476，该合金分别含有约 4%(质量分数)的 Re 和 Ru

元素，经测定，合金的密度为 8.75 g/cm
3。相对于

PWA1497、TMS-138、RR3010、TMS-162 等第 4 代单

晶高温合金来说，DD476 合金的 Re、Ru 贵重元素之

和最少，密度最低。因此，该研制合金具有低成本、

低密度、高性能等优势。本工作将自主研制的 DD476

合金成分炼制母合金，并拉制单晶试棒后，对合金铸

态、热处理态下的微观组织演变规律进行研究，并对

合金的高温力学性能进行测试，研究结果可作为今后

第 4 代单晶高温合金材料的研发技术储备。 
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1  实  验 

试验选用一自主研制第 4 代镍基单晶高温合金

DD476，用高真空感应炉熔炼母合金后，单晶试棒采

用螺旋选晶法定向凝固制备，浇铸温度为 1550 ℃，拉

制速率 3 mm/min。材料名义成分如表 1 所示，用化学

分析法对合金的主要成分检测后，可知试棒的实测化

学成分与设计成分相当。 

差热分析（DTA）用样品直径 2.5 mm，长 3 mm，

样品在同步热分析仪（STA-449C）坩埚内进行测试。

抽真空净化后，在氩气（流量为 25 mL/min）保护气

氛下进行高温试验，以 10 ℃/min 的加热速率由

1000 ℃升温至 1450 ℃，再以 10 ℃/min 的加热速率由

1450 ℃降温至 1000 ℃，同时测定 DTA 曲线。 

根据不同温度下合金的微观组织、差热分析结果

以及参考文献报道的热处理制度，确定合金的固溶处

理温度为两级固溶处理。合金首先在 1310 ℃保温 3 h

后，为了避免由于升温速度过快使得铸态组织中的共

晶发生初熔，以每小时 3 ℃的速率升温到 1340 ℃后，

继续保温 3 h，随之空冷。固溶处理后，对合金进行两

级时效处理：在 1100 ℃保温 4 h，接着随后在 850 ℃

保温 24 h 后空冷[9]。 

将固溶和时效处理后的试样去除表面氧化皮，机械

研磨抛光后，用 3 mL H3PO4+10 mL HNO3+12 mL 

H2SO4 溶液进行电解腐蚀，使用 Olympus GX71 型光学

显微镜（OM）和 Jeol JXA-7800F 扫描电镜（SEM）观

察宏观和微观组织，对不同状态合金的微观组织演化规

律进行研究。利用 Jeol JXA-8530F 场发射电子探针

（EMPA）对铸态以及固溶态试样进行成分偏析分析。 

2  实验结果 

2.1  合金铸态组织 

图 1 给出了 DD476 合金的铸态组织，十字形枝晶 

 

表 1  DD476 合金成分  

Table 1  Composition of DD476 alloy (ω/%) 

Element 
Nominal 

composition 

Measured 

composition 

Al 5.5~6.5 5.8 

Ti 0.3~0.7 0.5 

Ta 4.0~5.0 4.74 

Cr 3.5~4.5 3.66 

Mo 0.8~1.2 1.04 

W 4.5~5.5 5.06 

Re 3.5~4.5 4.06 

Ru 3.5~4.5 3.66 

Hf 0.05~0.15 0.078 

Si <0.2 0.13 

Ni Bal. Bal. 

有序排列，枝晶间分布着亮白色葵花状、块状的 γ/γ′

共晶组织。共晶组织的体积分数为 3.65%，与先期研

制的第 1 代单晶合金 DD407(4.61%)
[12]和 DD416(约

5.2%)
[13]相比，DD476 合金的共晶含量偏低，这主要

是由于合金中的 γ′形成元素，如 Al、Ti 的总含量少于

第 1 代单晶合金。 

在高倍 SEM 像下，可观察到蝶形的 γ′强化相，它们

是在铸件浇注完成后，冷却过程中析出的，如图 2a 所示。

铸态组织中的共晶形貌为葵花状，形成于铸件凝固末期，

是典型的铸态共晶形貌，如图 2b 所示。由于铸态共晶中

富集了大量 γ′形成元素，如 Al、Ti、Ta 等[14]，它的存在

将会降低合金元素的强化效果。因此，铸态单晶高温合

金需要较长时间的固溶处理，减少或消除铸态共晶。以

增强合金的强化效果，从而达到改善合金性能的目的。 

在镍基高温合金中，Al、Ti 是 γ′相的形成元素，

Ta 是 γ′相强化元素，研究认为这 3 种元素主要在 γ′相

中分布；而 Re、W、Mo 等元素为 γ 相强化元素，主

要分布在基体 γ 相中。明确不同元素在合金中的分配

情况对于深入了解这些元素在合金中的强化作用有着

重要的借鉴意义。在本研究中，为了确定不同元素在

合金的分布，尤其是在铸态 γ/γ′共晶组织中的分布，利

用 X 射线能谱（EDS）对合金中共晶组织的成分进行

了分析。为了使测量结果最大程度的接近实际共晶成

分，采用面扫描方法，测量区域如图 3 所示，测量结 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 1  铸态 DD476 合金显微组织  

Fig.1  Microstructures of as-cast DD476 alloy: (a) dendrite core  

and interdendritic; (b) γ/γ′ eutectic 
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图 2  铸态 DD476 合金中的强化相 γ′及 γ/γ′共晶组织形貌 

Fig.2  Morphologies of γ′ phase (a) and γ/γ′ eutectic (b) of as-cast 

DD476 

 

果列于表 2。由表 2 可以看到，与合金的设计成分或实

际测量成分（表 1）相比，Al、Ti、Ta 3 种元素在共晶

中的含量明显偏高，说明在合金最后凝固阶段，这些元

素大量富集；Mo、W、Cr 3 种元素在共晶中的含量明

显低于实测成分，说明这 3 种元素在基体中的含量较

多。Ru 元素在共晶中的含量与实测含量相当，都为 4%

左右，说明 Ru 元素在共晶与基体的分布较为均匀，没

有明显的偏析倾向。值得注意的是，在共晶中几乎没有

检测到 Re 元素，说明在本合金中，Re 主要分布于基体。

研究认为，Ru 元素在合金中的加入改变了强化元素的

分布行为，因而可以达到抑制 TCP 相的产生[15]。根据

文献报道，Re 元素虽然主要在基体中分布，但也少量

分布于共晶中[10,16]。在本次试验结果中，共晶中几乎没

有 Re 的存在，这可能是由于 Ru 元素改变了 Re 在合金

中的分配行为，使其更多的在基体中富集。 

2.2  铸态合金差热分析（DTA） 

在 2.1 节中对合金的铸态组织研究表明，DD476

镍基单晶高温合金由 γ 基体、γ′强化相以及 γ/γ′共晶组

成，有大量的 γ′相强化元素偏析在共晶组织中。为了

使合金获得最好的高温力学性能，铸态合金要进行长

时间的固溶处理，减少或尽量消除低熔点的 γ/γ′共晶

含量，提高合金的初熔温度并且使偏析的强化元素回

溶到基体中，发挥他们的强化作用，改善合金的力学

性能。基于以上原因，需要对合金的凝固特性进行研

究，了解合金中各相的相变温度，所得出的试验结果

将为制定合金的固溶热处理工艺提供重要参考。 

铸态合金 DD476 的差热分析曲线如图 4 所示。差

热曲线中存在 4 个峰值，分别标记为 A、B、C 和 D。

很明显，D 点可视为合金的熔点，为 1415 ℃；C 点是

合金开始熔化的温度点，为 1368 ℃。A 峰和 B 峰的

确定要参考铸态合金的显微组织，由图 1 和图 2 可知，

铸态合金由 γ′相、γ 基体和共晶相构成。因此 A 峰

（1255 ℃）为 γ′开始回溶温度。由于在差热分析过程

中升温速度快，共晶中的强化元素来不及向基体中扩

散，因此 B 峰（1350 ℃）可视为合金共晶的熔化温度。

由上述分析可以知道，共晶熔化点 B 与合金熔化点 C

之间的温差为 18 ℃。一般认为，合金中 γ′相完全回溶

与合金初熔点间的温差为合金的热处理窗口。由于单

晶合金的固溶处理含有多级台阶保温及缓慢升温过

程，需要 10 h 以上的时间来完成；此过程中共晶强化

元素有充分的扩散时间，可避免共晶熔化。这与差热

分析过程中出现共晶熔化是不同的。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 3  铸态 DD476 合金中 EDS 分析的 γ/γ′共晶区域 

Fig.3  γ/γ′ eutectic regions of EDS analysis for as-cast DD476  

alloy 

 

表 2  图 3 中标记 γ/γ′共晶区域的 EDS 分析结果 

Table 2  EDS analysis results of γ/γ′ eutectic regions marked in Fig.3 for DD476 (ω/%) 

Region Al Ti Ta Cr Ru Mo W Ni 

1 7.25 1.27 10.14 1.90 4.12 0 3.18 72.14 

2 7.01 1.11 8.85 2.06 3.80 1.28 2.91 72.98 
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图 4  铸态 DD476 合金升温过程的差热分析曲线 

Fig.4  Differential thermal analysis curve of as-cast DD476 alloy 

during heating 

 

2.3  固溶处理工艺及显微组织 

固溶处理工艺对合金的高温力学性能有巨大的影

响，正确的固溶处理工艺可以说在很大程度上决定了

合金的力学性能。因此，需要通过合金的差热分析参

考其凝固特性且进行大量的热处理试验来获得适当的

固溶处理工艺。固溶处理的目的是最大限度的减少或

消除铸造时产生的枝晶间与枝晶干之间存在的成分偏

析以及使分布在枝晶间的 γ/γ′共晶组织回溶到基体中，

提高合金中各强化元素的均匀化程度。 

考虑到合金均匀化即强化元素扩散的过程，需要

较长的时间来完成；同时，为了避免热处理时升温过

快导致合金部分区域初熔，本研究设计了多种试验对

合金的固溶处理工艺进行摸索，具体工艺方案如下：

(1) 1310 ℃/3 h，空冷（AC）；（2）1310 ℃/3 h + 

1325 ℃/3 h，空冷（AC）；（3）1310 ℃/3 h +1330 ℃/3 h，

空冷（AC）；（4）1310 ℃/3 h + 1335 ℃/3 h，空冷（AC）；

（5）1310 ℃/3 h + 1340 ℃/3 h 空冷（AC）。 

不同试验工艺对应的固溶组织如图 5 所示。在经

过 1310 ℃热处理后，虽然基本消除了铸态时的 γ/γ′

共晶组织，但还可以明显的观察到枝晶间与枝晶干的

存在，如图 5a 所示。随着固溶处理温度的提高，枝晶

间与枝晶干间的差异越来越不明显（图 5a~5e）。经过

1340 ℃固溶处理后，已经完全消除了枝晶间与枝晶干

间的差异（图 5e），且没有观察到初熔现象，说明合

金在此温度可固溶均匀。 

为了对固溶后的合金有进一步的理解，在高倍

SEM 下对合金的显微组织进行了观察，如图 6 所示。 

与在 OM 下观察组织相对应，图 6 显示的是在

SEM 观察下不同固溶温度合金的组织形貌。由图 6 可

见，不同温度固溶处理后的高倍组织接近，都是由非

常细小的 γ′相构成。这些细小的 γ′是在固溶后冷却过

程中形成的，冷却速度越快，γ′的尺寸越小。

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 5  不同热处理工艺下 DD476 合金的固溶组织  

Fig.5  Microstructures of DD476 alloy under different solution heat treatments: (a) 1310 ℃/3 h, AC; (b) 1310 ℃/3 h+1325 ℃/3 h, AC; 

(c) 1310 ℃/3 h+1330 ℃/3 h, AC; (d) 1310 ℃/3 h+1335 ℃/3 h, AC; (e) 1310 ℃/3 h+1340 ℃/3 h, AC 
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图 6  不同热处理工艺下合金重新析出的强化相 γ′形貌  

Fig.6  Re-precipitated γ′ phase morphologies of DD476 under different solution heat treatments: (a) 1310 ℃/3 h, AC; (b) 1310 ℃/3 h+ 

1325 ℃/3 h, AC; (c) 1310 ℃/3 h+1330 ℃/3 h, AC; (d) 1310 ℃/3 h+1335 ℃/3 h, AC; (e) 1310 ℃/3 h+1340 ℃/3 h, AC 

 

 

图 7 给出的合金在 1340 ℃保温 3 h 后，随炉冷却

到 1200 ℃后空冷的 γ′相形貌。与图 6e 相比，随炉冷

却的 γ′相的尺寸明显长大。由于大尺寸的 γ′相会对合

金的力学性能产生不利的影响，并且在后续的时效处

理过程中很难消除。因此，为了避免此现象的发生，

在合金固溶完毕后，须立即空冷。 

DD476 合金铸态及 1340 ℃固溶后合金各元素

的 EPMA 结果如图 8 所示。图 8a~8f 分别给出了铸

态合金 Al、Ti、Ta、Re、W、Ru 元素的面分布图，

Al、Ti、Ta 元素显著偏析在枝晶间区域，Re、W 元

素偏析在枝晶干，而 Ru 元素没有明显的偏析行为。

由图 8g~8l 的 1340 ℃固溶后各元素的偏析面分布图

可以看出，Al、Ti、Ta、W 元素经过 1340 ℃的固

溶处理后偏析情况大大改善，但是 Re 元素还明显的

偏析在枝晶干。  

分别统计了合金铸态和 1340 ℃固溶后枝晶干

（DC）与枝晶间（ID）的成分，如表 3 所示。用枝晶

干成分与枝晶间成分的比值大小 k′（偏析系数）来判

断元素偏析的程度。k′>1，偏析在枝晶干；k′<1，偏析

在枝晶间。各元素的偏析系数 k′值越接近 1（尤其是

Re 元素[5,17,18]）元素分布越均匀，同一种合金的高温

力学性能越好。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 7  1340 ℃固溶后随炉冷却的 γ′形貌 

Fig.7  Morphology of furnace cooling γ′ phase at 1340 ℃ after 

solution heat treatment 

 

2.4  时效工艺及显微组织 

时效处理，又称第二相沉淀处理，目的是单晶

合金在经过固溶处理后，处于热力学亚稳态的组织

以脱溶的方式析出强化相 γ′，并在其长大的过程中

调整其尺寸、形貌，提高合金的高温塑性及稳定性

改善合金的综合性能。合金的后续热处理采用两级

时效工艺，第 1 级时效制度为在 1100 ℃保温 4 h 后

空冷；第 2 级时效制度为在 850 ℃保温 24 h 后空冷。
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e 

一级时效温度不仅要与合金的涂层扩散稳定相近，

而且要确保获得尺寸适当且均匀分布的 γ′相；2 级时

效的目的在于降低 γ 和 γ′两相的错配度，增加 γ′相的

立方度而且在一次 γ′相间析出尺寸超细的二次 γ′相，

以进一步强化合金的力学性能。2 次时效后的合金

组织如图 9 所示。  

DD476 合金在经过一次时效后，基体中析出了大

量且均匀分布的一次 γ′相呈圆角立方状，其尺寸在

0.4~0.6 μm 之间，如图 9a 所示。研究表明，γ′相的形貌

与 γ基体和 γ′析出物之间的错配度密切相关。一般来说，

错配度值为 0.5%~1.0%的合金中 γ′相呈立方形[19]。经过

850 ℃二次时效后，由图 9b 可见，γ′相的立方度进一

步提高，而且有非常细小的二次 γ′相在相对粗大的一

次 γ′相间弥散分布。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 8  DD476 合金铸态及 1340 ℃固溶后合金各元素的 EPMA 分布 

Fig.8  EPMA mapping results of Al (a, g), Ti (b, h), Ta (c, i), Re (d, j), W (e, k), Ru (f, l) of DD476 alloy as-cast (a~f) and after solution 

heat treatment at 1340 ℃(g~l) 

 

表 3  铸态及 1340 ℃固溶处理后的 DD476 合金中枝晶干(DC)和枝晶间(ID)的平均成分及偏析系数  

Table 3  Average composition of dendritic core (DC) and interdendritic (ID) regions and the resulting partitioning coefficients 

(k′) of DD476 alloy as-cast and after solution heat treatment at 1340 ℃ (ω/%) 

Element 
As-cast After solution heat treatment at 1340 ℃ 

DC ID k′ DC ID k′ 

Al 3.28 3.98 0.82 5.16 5.45 0.95 

Ti 0.61 0.93 0.65 0.87 0.86 1.01 

Ta 2.90 4.73 0.61 5.37 5.59 0.96 

Re 5.24 2.48 2.11 5.84 4.42 1.32 

W 6.28 3.59 1.75 8.21 7.77 1.06 

Ru 3.17 3.01 1.05 4.28 4.10 1.04 

347 

267 

187 

107 

27 

Al level 

47.0 

35.3 

23.5 

11.8 

0.0 

Average 
246 

Re level 

Average 
17.0 

Al content, 
ω/% 

8.92 

6.72 

4.51 

2.31 

0.10 

Ave 5.30 

Re content, 
ω/% 

 11.6 

8.7 

5.8 

2.9 

0.0 

Average 

5.0 

Ti level 

52.0 

39.8 

27.5 

15.3 

3.0 

Ta level 

125 

96 

66 

37 

7 

W level 

58.0 

43.8 

29.5 

15.3 

1.0 
Average 
24.5 

Ru level 

110 

84 

58 

32 

6 
Average 
69 

Ti content, 
ω/% 

 5.68 

4.26 

2.84 

1.42 

0.00 
Ave 0.87 

9.23 

6.92 

4.62 

2.31 

0.00 
Ave 5.45 

W content, 
ω/% 

 13.9 

10.4 

7.0 

3.5 

0.0 

Average 

7.9 

Ru content, 
ω/% 

 6.69 

5.02 

3.35 

1.67 

0.00 

Average 

4.14 

200 µm 

d 

Average 
21.7 

Average 
58 

Ta content, 
ω/% 
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图 9  DD476 单晶合金时效处理后 γ′相形貌  

Fig.9  Morphologies of γ′ phase for DD476 single crystal 

superalloy after aging treatment: (a) 1100 ℃/4 h, AC;  

(b) 850 ℃/24 h, AC 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 10  经固溶及二级时效处理后的 DD476 合金组织 

Fig.10  Microstructures of DD476 alloy after solution heat 

treatment and secondary aging treatment 

 

在较低倍数下，从图 10 中可以看到，经过完全热

处理后合金的组织均匀，未发现析出有害的 TCP 相。 

2.5  经固溶时效处理后合金的持久性能 

第 4 代单晶合金的优势在于提高了单晶合金在高

温下的力学性能，尤其是持久性能且不易析出 TCP

相。为了检验初研 DD476 合金的高温性能，本研究在

950 ℃/300 MPa 和 1150 ℃/100 MPa 条件下测试了合

金的持久断裂寿命。结果如表 4 所示。由表 4 可见，

合金在 950 ℃/300 MPa 和 1150 ℃/100 MPa 条件下的

持久断裂寿命分别约为 402 和 80 h，与文献报道的性

能相当[9]。 

在图 11 中列出了在 950 ℃/300 MPa 下一些 2 代

单晶合金与在研 DD476 合金持久断裂寿命的对比。可

以看到，DD476 合金的持久寿命明显高于其它合金，相

当于表中所列 2 代单晶持久寿命的 2 倍。研究认为[20,21]，

Re 元素的加入形成短程有序的 Re 原子团，在高温下

不仅增大自己而且增大其他元素在 Ni 中的空位形成

能和迁移能，因此阻碍合金中元素在基体中的扩散，

降低 γ′相的粗化速率，阻碍位错运动从而提高合金的

高温持久寿命。与 2 代单晶合金（一般含有 3%左右

的 Re 元素）相比，DD476 合金的含 Re 量较高，为

4%。在高温蠕变过程中，对其它强化元素的扩散有着

更强的阻碍作用，而且，也会进一步降低 γ′相的粗化

速率，这很有可能是 DD476 合金的持久断裂寿命高于

其它 2 代单晶合金的原因。 

在 1150 ℃/100 MPa 条件下，DD476 合金的高温

持久性能具有更加明显的优势。与 2 代单晶合金 MC2

相比，DD476 合金的持久寿命提高了 10 倍以上。此

温度下合金的持久寿命与合金中 γ′相的含量相关。一

般来说，合金中 γ′相的含量随着温度的升高而减少。

由于 MC2 合金中不含 Re 元素，合金中 γ′相回溶温度 

 

表 4  典型温度下合金的持久性能 

Table 4  Stress-rupture properties for DD476 alloy at typical 

temperature 

Temperature/ 

℃ 

Load stress/ 

MPa 

Time/ 

h 

Elongation/ 

% 

Area reduction/ 

% 

950 300 402.67 30 36 

1150 100 80.17 17 53 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 11  不同合金在 950 ℃/300 MPa 下持久断裂寿命对比 

Fig.11  Stress rupture time of different alloys at 950 ℃/300 MPa 
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较低。在 1150 ℃持久试验过程中，MC2 合金中 γ′相

的含量可能明显低于 DD476 合金，这有可能是两合金

持久寿命差异的主要原因。Rene N6 是 1 种第 3 代单

晶合金，其含Re 量约为 6%。图 12 为不同合金在 1150 ℃

/100 MPa 下持久断裂寿命对比。从图 12 可以看出，

Rene N6 合金的持久寿命也低于 DD476 合金。这可能

有两方面的原因，一方面，Rene N6 合金的 γ′相回溶

温度偏低，在温度 1150 ℃下，γ′相的含量可能偏低；

另一方面，即便是经过多级、长时间的固溶处理，也

难以完全消除 Rene N6 中的残余共晶，而共晶中残留

较多的 γ′相强化元素，这可能弱化了 γ′相对合金的强

化作用，因而降低了合金的持久寿命。 

3  分析与讨论 

随着定向凝固技术的产生也就是单晶的发展使得

晶界强化元素得以去除，增加了合金的固相线 [5]。固

相线温度的升高使合金可以在热处理期间实现 γ′相的

完全溶解，因此单晶合金可以在热处理窗口（γ′溶解

温度与合金初熔温度的差值）内改善显微结构。在固

溶冷却过程和随后的时效过程中，γ′相可以重新析出

并生长到最佳尺寸。单晶合金提供了独特的机会来控

制 γ′相的尺寸和形貌，以获得最优异的性能。根据文

献[22]单晶合金的持久性能对 γ′相的尺寸十分敏感，当

通过固溶和时效处理后，γ′相呈立方状且尺寸为 0.5 

μm 左右时，在[001]取向上的持久性能最好。 

固溶处理制度最开始被开发出来仅为溶解 γ′相以及

γ/γ′共晶组织。然而，随着镍基单晶高温合金的不断发展

导致合金中难熔元素含量增加，特别是 Re 和 W 含量的

增加，在浇铸过程中这些元素被分配到枝晶干，导致了

更高的偏析程度。固溶处理不仅使铸态组织中的强化相

γ′回溶基体中而且减少了铸态组织中的成分偏析情况。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 12  不同合金在 1150 ℃/100 MPa 下持久断裂寿命对比 

Fig.12  Stress rupture time of different alloys at 1150 ℃/ 

100 MPa 

过多的 Re 元素还会使组织稳定性下降，易析出脆性的

TCP 相，降低合金性能。因此，如图 10 所示，DD476

合金中 Ru 的加入显著的抑制了 TCP 相的析出。 

对 1340 ℃固溶处理后试样的显微组织观察表明，

γ′相回溶充分， γ/γ′共晶在热处理中完全溶解。在

1340 ℃固溶处理后其他元素有着较良好的均匀化程

度，然而 Re 元素分配到枝晶干区域的成分偏析仍然

存在。一般来说，较高的固溶处理温度会导致更完全

的均匀化程度，特别是对于扩散速度较慢的元素（即

Re），本研究中 DD476 合金的固溶处理制度还有待以

后的研究完善，以进一步降低 Re 的偏析程度。 

γ′相的尺寸、体积分数、固溶处理效果、孔洞、

共晶组织和 TCP 相对单晶合金的高温低应力的持久

性能有影响。根据文献报道[23]，枝晶间未完全溶解的

共晶组织会显著降低合金的高温持久性能。TCP 相在

单晶合金中主要通过 2 种方式影响合金的持久性能。

一是脆性的针状或片状的 TCP 相，易成为裂纹源或裂

纹扩展方向；二是大量的 TCP 相会消耗强化元素 Re、

W、Cr 和 Mo 等，从而降低基体强度。本研究中，DD476

合金在经过 1340 ℃的固溶处理后，显微组织中均未观

察到残余的 γ/γ′共晶组织以及 TCP 相，因此合金的持

久性能较好。 

4  结  论 

1）合金铸态组织主要有枝晶干、枝晶间以及 γ/γ′

共晶组成，Re 元素主要分布在基体中，Ru 元素在共

晶组织和基体的分布较均匀，没有明显的偏析倾向。  

2）合金的初熔温度为 1368 ℃，共晶熔化温度为

1350 ℃。 

3）随着固溶处理温度的升高，枝晶间和枝晶干的

差异越来越不明显，经过 1340℃的固溶处理以后，已

经基本消除了枝晶干和枝晶间的差异，且没有观察到

明显的初熔，说明在此温度下合金可以固溶均匀。  

4）铸态合金的 Al、Ti、Ta 元素显著偏析在枝晶

间，Re、W 元素偏析在枝晶干，Ru 元素没有明显的

偏析行为。经过 1340 ℃固溶处理后，除了 Re 其他元

素偏析情况改善、均匀化程度提高。 

5）经过完全热处理后合金中析出了大量且分布均

匀的立方一次 γ′相，其尺寸在 0.4~0.6 µm 之间，且有非

常细小的二次 γ′相在相对粗大的一次 γ′相间弥散分布。 

6）合金在 950 ℃/300 MPa 及 1150 ℃/100 MPa 条

件下的持久断裂寿命分别为 402 和 80 h；在 950 ℃/300 

MPa 下持久断裂寿命约为第 2 代单晶的 2 倍；在

1150 ℃/100 MPa 下 DD476 与第 2 代单晶 MC2 相比合

金的持久寿命提高了 10 倍以上。 
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Effect of Solution and Aging Heat Treatment on Microstructures and Stress Rupture 

Properties of Fourth Generation Ni-Based Single Crystal Superalloy 
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(1. High Temperature Materials Institute, Central Iron & Steel Research Institute, Beijing 100081, China) 

(2. Faculty of Materials Science & Engineering, Kunming University of Science and Technology, Kunming 650032, China) 

 

Abstract: Effect of solution and aging heat treatment on microstructures and stress rupture properties of a fourth generation Ni-based 

single crystal superalloy with content of 4.0wt% Re and Ru was investigated. The results show that the as-cast alloy exists significant 

composition segregation. Due to less Al and Ti elements, interdendritic γ/γ′ eutectic content is low. During the solution heat treatment, the 

eutectic is almost dissolution after 1310 °C. However, the differences between dendrite core and interdendritic is completely eliminated 

until 1340 °C and the segregation of other elements except Re is significantly improved. The advantage of the fourth generation Ni-based 

single crystal is to improve the mechanical properties at high temperature, especially stress rupture properties. After solution and aging 

heat treatment, the stress rupture life of DD476 is about twice than that of the second generation single crystal superalloy at 950 °C /300 

MPa and is more than 10 times compared with the second generation single crystal superalloy MC2 at 1150 °C/100 MPa. There is no TCP 

(topologically close-packed) precipitation during the whole heat treatment because of the addition of Ru el ement in DD476. 

Key words: fourth Ni-based single crystal superalloy; solution and aging heat treatment; microstructure; stress rupture property 
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