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摘 要：采用真空感应熔炼+制粉+热等静压+热挤压+等温锻工艺制备实验盘坯，在实验盘坯上取样并进行热处理和力学

性能测试，得到合金 FGH4113A 的亚固溶和过固溶热处理温度范围和力学性能变化规律。同时，通过测温实验验证仿真

模拟的热边界条件。随后，提出了一种基于实验和有限元分析方法设计盘轴一体化镍基粉末高温合金涡轮盘的热处理工

艺方法。最后，采用该方法制定的热处理工艺，成功地制备出了大尺寸双性能涡轮盘，并对其不同部位的显微组织和力

学性能进行系统的验证和分析。结果表明：采用该方法制备的全尺寸双性能盘件不同部位的晶粒尺寸符合预测；通过改

变隔热工装的尺寸和热处理保温时间可以调整盘件热处理的温度梯度；盘件晶粒过渡区晶粒尺寸过渡平缓；细晶组织的

合金具有较好的低温强度，而粗晶组织的合金则具有较好的高温抗蠕变性能。
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镍基粉末高温合金被广泛应用于制备航空发动机

涡轮盘。美国 P&W 公司在 20 世纪 60 年代将 Astroloy
合金制备成粉末盘件，此后，美俄欧等国家和地区陆

续开发出服役温度为 550~600 ℃的第 1 代镍粉末高温

合金、600~650 ℃的第 2 代及 700~750 ℃的第 3 代合

金[1]。欧美国家通常采用氩气雾化法（AA）制粉+热
等静压+热挤压+等温锻造+热处理工艺路线制备涡轮

盘件[2]，俄罗斯则采用等离子旋转电极雾化法（PREP）
制粉+热等静压+热处理工艺路线。

航空发动机涡轮盘在服役时，轮缘承受高温，需

要较高的蠕变强度，其组织以粗晶为宜；轮毂在离心

力作用下承受较大的拉应力，其组织以细晶为宜。为

实现轮缘粗晶而轮毂细晶组织，美国 Pratt & Whitney
公司提出 DPHT（dual properties heat treatment）工艺[3]

制备双性能粉末涡轮盘件，并于 1997 年开始在 F22
战机的 F119 型发动机上装备[2]。DPHT 工艺对盘缘使

用感应加热方式获得粗晶组织，对控制精度要求很高

且需改造常规热处理炉、开发特殊的电控设备和软件

控制系统，故工艺复杂、成本高昂、量产难度大 [4]。

美国国家航空航天局（NASA）格林研究中心于 2003

年提出 DMHT（dual microstructure heat treatment）工

艺[5]，其最大特点是使用常规热处理炉，在进行梯度

热处理时使用隔热工装包裹盘芯，盘缘裸露在炉中，

形成温度梯度[4,6]。NASA 公开的实验报告表明，使用

DMHT 工艺制备的 ME3 和 LSHR 合金双性能涡轮盘

显微组织和力学性能具有明显的双重组织特征[7-9]。然

而，如果温度场过渡过于剧烈，盘件在轮缘和轮毂之

间的过渡区晶粒尺寸会产生突变[6]，成为性能薄弱区。

国内外高温合金粉末双性能涡轮盘的制备工艺较少见

诸报道。本研究在 DMHT 的工艺基础上，引入有限元

分析方法，旨在开发一个低成本、易操作的梯度热处

理工艺，实现盘件晶粒尺寸的精确控制和平缓过渡。

1 实 验

实验材料为自主研发的新一代镍基粉末高温合金

FGH4113A（WZ-A3），γ′相固溶温度约 1150 ℃[10-11]。

合金经真空感应熔炼、粉末制备、粉末筛分，得到粒

度均匀的金属粉末。随后将粉末填充入包套，并进行

脱气封装，在近γ′相固溶温度进行热等静压+热挤压，

获得晶粒度为 12~13 级均匀细小的晶粒组织。最后进
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表 1 FGH4113A 合金固溶热处理实验

Table 1 Solution heat treatment experiments of FGH4113A alloy

Experiment Temperature/℃ Soaking time/min

A 1110, 1130, 1170, 1175, 1180, 1185 0

B 1100, 1120, 1140, 1160 0, 15, 30, 60, 80

行等温锻工艺制备盘坯。在锻造盘坯上取试样进行热

处理实验，获取热处理工艺与盘件晶粒尺寸关系，

热处理实验温度介于 1100~1190 ℃，保温时间介于

0~80 min，如表 1 所示。根据试样测试结果确定

FGH4113A（WZ-A3）亚固溶热处理温度和过固溶热

处理温度分别为 1120 和 1185 ℃，选取锻造态材料制

备力学性能试棒，分别进行 1120 ℃亚固溶和 1185 ℃

过固溶热处理，气冷，时效制度均为 815 ℃/8 h，炉冷。

随后进行室温拉伸、800 ℃/330 MPa 蠕变、700 ℃应

变控制 0%~0.8%低循环疲劳、700 ℃疲劳裂纹扩展测

试，对比亚固溶态及过固溶态样品的显微组织和力学

性能差异。高温测试的实验条件根据某航空发动机服

役状态进行设计，轮缘在正常转速下的最高服役温度

和离心力分别约为 800 ℃和 330 MPa。螺栓孔位于轮

缘和轮毂之间，服役状态下温度不高于 700 ℃，但受

力状态高于轮缘。随后通过测温试验获取仿真模拟所

需的边界条件，使用有限元仿真模拟设计全尺寸盘件

的温度场变化分布及对应的晶粒尺寸。最后将设计工

艺路线应用到制备全尺寸盘轴一体复杂结构双性能涡

轮盘件。

2 结果与分析

2.1 热处理工艺与显微组织

FGH4113A 合金作为沉淀强化型镍基粉末高温合

金，是一种以γ′相为主要强化相的多晶体粉末合金。γ′
相的尺寸分布和体积分数以及晶粒尺寸对力学性能有

显著影响。热处理工艺设计的主要目的是通过热处理

温度以及固溶冷速调控合金中的γ′相以及晶粒组织，

更好地适配盘件的服役状态。γ′相的固溶温度主要受

合金的化学成分影响，当热处理温度低于γ′相固溶温

度时，称为亚固溶热处理；高于固溶温度时，称为过

固溶热处理。亚固溶热处理时，晶界保留未回溶的大

尺寸γ′相，对晶界起钉扎作用，抑制合金在高温下的

晶粒长大，晶内γ′相通常会发生一定程度的回溶，并

在冷却过程中重新析出，FGH4113A 合金典型显微组

织如图 1a、1b 所示。过固溶热处理时，γ′相完全回溶，

晶粒在高温下快速长大，如图 1c、1d 所示。固溶热处

理后的冷却速度显著影响γ′相尺寸和形貌，由γ′相的析

出和粗化动力学决定[12-14]。

图 1 FGH4113A 合金不同热处理的显微组织

Fig.1 Microstructures of FGH4113A alloy: (a) sub-solvus grains, (b) sub-solvus γ′ phase, (c) super-solvus grains, and (d) super-solvus

γ′ phase
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温度是影响镍基粉末高温合金晶粒生长的最主要

因素，温度越高晶界越易迁移。在一定温度下，晶粒

生长至极限尺寸后就不再长大，但提高温度后晶粒将

继续生长[15]。晶界上的第二相粒子、固溶微量元素都

有可能钉扎晶界，不利于晶界迁移。晶界能越高的晶

界越不稳定，易发生迁移。晶界的界面能与相邻晶粒

的位相差有关，小角度晶界界面能低，界面能高的大

角度晶界迁移能力高。锻造态镍基粉末高温合金固溶

状态晶粒生长主要受热处理温度、热处理时间、晶界γ′
相、晶界碳化物、再结晶程度及热变形参数影响。动

态再结晶发生在热变形阶段，静态再结晶发生在固溶

保温阶段[16-17]。热变形参数直接影响动态再结晶[18]，

间接影响静态再结晶，与过固溶热处理后的晶粒尺寸

有明显关联[19-20]，此外，特定的热变形工艺，如高温

高应变速率会诱发异常晶粒长大[21-22]。在盘件局部热

变形参数相差不大的情况下，使用锻造态合金进行热

处理实验，可获得晶粒尺寸与热处理温度及保温时间

的关系，见图 2。

固溶温度及固溶冷却速度是影响镍基粉末高温合

金γ′相尺寸和形貌的最主要因素[23-28]。固溶温度越高，

回溶至基体的γ′相占比越高 [11]。固溶冷却速度越快，

冷却析出的γ′相尺寸越小、密度越高，有利于力学性

能[29-34]。

2.2 热处理工艺与力学性能

图 3 是 FGH4113A 合金 1120 和 1185 ℃热处理

态的部分力学性能对比，两者的平均晶粒尺寸分别为

5.5~6.5 μm 和 25~35 μm。由图 3 可见，在高温状态下

的蠕变、疲劳裂纹扩展抗力过固溶态优于亚固溶态。

通常来说，第 1 代至第 3 代镍基粉末高温合金的室温

屈服强化机制主要有 4 方面，分别是固溶强化、沉淀

强化、晶界强化和共格强化[29-30,32-34]。

2.2.1 拉伸性能

镍基粉末高温合金包含多种合金元素。这些合金

元素会进入γ相基体或γ′强化相。由于它们的原子直径

不同，晶格会发生弹性畸变，从而提高基体的强度。

合金元素γ相基体的固溶强化计算模型计算每种合金

元素对基体的强化效应并进行线性或非线性叠加[35-39],
有的研究也计算了合金元素对γ′相的固溶强化贡献。

镍基粉末高温合金的固溶强化主要由成分配比决定，

热处理工艺对其影响有限。

晶界可以阻碍合金塑性变形，对合金的强化效果

与晶粒尺寸成反比。Hall-Petch 公式可以较准确地描述

这一关系[40-41]：

-1/ 2
m= k d （1）

式中，σ为细晶强化贡献，kγ为 Hall-Petch 常数[42-44]，

可取 750 MPa·μm1/2。dm 为平均晶粒尺寸。晶粒尺寸越

细，晶界强化效果越高。平均晶粒尺寸与热处理温度

呈反比关系。平均晶粒尺寸越小，热成形性能越好，

锻造态组织一般拥有较细的晶粒，使用亚固溶热处理

可以在调整γ′相的同时维持较高的晶界强化效果。晶

界强度在低温时高于晶粒，在高温时弱于晶粒。温度

升高时，晶界和晶粒强度均会降低，但晶界强度下降

较快，晶界和晶粒强度相等的温度称为等强温度。随

着温度提高，晶界强化效果会下降甚至消失。由

Hall-Petch 公式[40-41]可知，室温状态下平均晶粒尺寸为

6 和 30 μm 的 FGH4113A 合金晶粒组织提供的强度贡

献差距约 160 MPa。
对于镍基粉末高温合金室温拉伸测试，沉淀强化

机制主要有位错切割及绕过γ′相。γ′相具有 L12 有序结

构，领先位错切过γ′相时，跟随位错需克服反相畴界

能[45]。当一组位错对内存在整个或多个γ′相时，称为

图 2 锻造态 FGH4113A 合金晶粒尺寸与热处理温度及保温时间的关系

Fig.2 Relationships of grain size of forged FGH4113A alloy with heat treatment temperature (a) and soaking time (b)
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弱切割 [29]，强化效果随γ′相尺寸增加而增大。当跟随

位错进入γ′相时，领先的位错仍在γ′相内，则称为强切

割[29]，其强化效果随γ′相尺寸增大而减小。

弱切割贡献可用公式（2）表示[33]：

1/23/2
sAPB APB

w
1 1
2 2

bd f A f
b T b

 
           

    
（2）

强切割贡献可用公式（3）表示[40]：

1/2
1/2 s APB

s 2
s

π1 0.72 1
2 b

d γGb f w
d wG


        

  
（3）

其中，τ为临界剪切应力，γAPB 为反相畴界能，w为一

对错之间排斥的参数，b为伯格斯矢量，ds 为强化相

尺寸，f为γ′相体积分数，A为几何常数，G为γ′相的

剪切模量，线性张量 T为：

2

2
GbT  （4）

随着γ′相尺寸进一步增大，导致颗粒间距增加，

位错弯曲所需的力减小，与γ′相的交互机制逐渐转变

为 Orowan 绕过为主[31]：

Orowan
Gb
L

  （5）

式中，L为有效颗粒间距，L用公式（6）表示[46]:

s s
8

3π
L d d

f
  （6）

镍基粉末高温合金冷却析出的小尺寸γ′相与γ相基

体具有共格状态。由于γ′相和γ相的晶格常数不同，两

者的界面会产生弹性畸变场。弹性应变场相当于给合

金提供了内应力以抵抗变形。共格强化效果主要与错

配度有关，满足公式（7）[47-49]:

1/2
3/23

2co γ
dfG
b

     
 

（7）

式中，Gγ为γ相剪切模量，δ为合金的错配度，该公式

用于描述球形的共格γ′相。共格强化效果随错配度的

绝对值和γ′相的尺寸增加而增加。γ′相与γ相具有不同

的热膨胀系数，其错配度绝对值会随温度变化。γ′相
尺寸增大到一定程度后，其界面会从共格状态转变成

非共格状态[31-50]，失去共格强化效果。考虑到镍基粉

末高温合金的服役条件，需要在高温下保持较小的错

配度绝对值以抑制γ′相粗化，因此，新一代镍基粉末

高温合金的共格强化的效果通常不高[31]。

综上，可以通过热处理工艺调整γ′相的尺寸、占

比和晶粒尺寸，从而影响抗拉强度。在同样的固溶冷

速下，晶粒尺寸越小，抗拉强度越高。为了保证盘件

的性能并避免淬火开裂，会在合理的范围内采用较高

的冷速。

2.2.2 蠕变性能

据研究报道[51]，不同的蠕变温度和应力组合下，

镍基粉末高温合金的显微组织会产生不同的特征，如

反相畴界、层错、微孪晶等。在中温高应力蠕变条件下，

其主要的变形机制是微孪晶，不全位错切入γ′相后发生原

子重排或在基体中解离后形成微孪晶结构[51-52]。涡轮盘

在服役条件下通常处在中温（650~750 ℃）范围，应

力范围约在 650~750 MPa，二次γ′相的尺寸和三次γ′
相的尺寸和占比可显著影响该条件下的蠕变抗力[53]。

在高温低应力蠕变条件下，如 800 ℃/330 MPa，合金

的蠕变变形通常为以 Orowan 绕过机制为主的晶内位

错运动、晶界滑移和扩散蠕变 [45,51,54]。晶内和晶界的

蠕变变形是相互独立进行的。当前，预测高温蠕变寿

命的模型主要基于 Orowan 绕过机制，但仍缺乏与其

他因素耦合作用下的蠕变寿命预测模型 [53-57]。对于

Orowan 绕过机制，三次γ′相在高温下溶解是稳态蠕变速

率提高的重要因素。因此，控制晶粒尺寸对于调控盘件

的高温蠕变性能有重要意义，增大晶粒尺寸、减小晶界

占比可有效地提高蠕变抗力。在同样的冷速条件下，热

处理温度越高、晶粒尺寸越大，高温蠕变抗力越好。

2.2.3 低周疲劳和裂纹扩展性能

低周疲劳试样的裂纹萌生机制是循环塑性应变以

及驻留滑移带的形成，大尺寸晶粒更易形成平台型裂

纹源[58-60]。过固溶热处理试棒的裂纹源通常为平台型，

亚固溶热处理试棒的裂纹源通常为夹杂型。亚固溶热

处理试棒平均晶粒尺寸较小，不易产生平台型裂纹源，

在不受夹杂物影响下，疲劳寿命上限高于粗晶组织。

但裂纹源易在夹杂物周围萌生，疲劳寿命上限受夹杂

物影响明显。这也是镍基粉末高温合金经亚固溶热处

理后低循环疲劳寿命分散性较大的原因之一。在设计

双性能盘的晶粒尺寸时，应根据盘件不同部位的服役

条件，调整晶粒尺寸，优化筛粉工艺，保证盘件所有

部位高于性能指标。疲劳裂纹在晶界和析出相处萌生

后更易沿晶界扩展连接[61]，故细晶组织的裂纹扩展抗

力低于粗晶组织。细晶组织和粗晶组织有各自的力学

性能优势，借助模拟仿真，依据涡轮盘件的服役条件，

通过设计热处理时的温度场调控盘件各部位的晶粒尺

寸，是一条高效简洁的设计方案。

2.3 双性能涡轮盘件热处理温度场设计

研究团队通过仿真模拟设计梯度热处理工艺，使

盘缘裸露在炉腔内，盘芯被隔热工装包裹，如图 4a
所示。盘面直径 625 mm，轴高 300 mm，盘缘厚
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图 3 FGH4113A 经亚固溶热处理和过固溶热处理后的室温拉伸性能、800 ℃/330 MPa 抗蠕变性能及 700 ℃疲劳裂纹扩展抗力对比

Fig.3 Mechanical properties of FGH4113A alloy after sub-solvus and super-solvus heat treatment: (a) tensile at 25 ℃; (b) creep

resistance under 800 ℃/330 MPa; (c) fatigue crack growth at 700 ℃

度 40.5 mm，芯部通孔直径 60 mm，图中标记的

Point 1-4 为控温点，其中，2 号控温点沿径向往外设

计为粗晶组织，最低温度大于 1185 ℃；2 号至 3 号控

温点为晶粒过渡区，瞬时温度为 1100~1185 ℃；3 号

控温点沿径向往盘件内部设计为细晶组织，最高温度

低于 1100 ℃。

仿真使用的热量传输方程可用以下公式表示：

   4 4
a aQ h T T k T T     （8）

式中，h(T-Ta)为对流换热，用于描述盘件表明与接触

介质之间的换热，由换热系数 h、盘件温度 T和环境

温度 Ta 组成；  4 4
ak T T  为辐射换热，包括波兹曼常

数 k和辐射系数δ。所需的边界条件通过实验测得。盘

缘与炉内空气的换热系数假设约为 10 W·(m2·K)-1，盘件

与隔热工装的接触换热系数假设约为 50 W·(m2·K)-1，炉腔

内辐射系数约为 0.5，三者随外部条件变化较小，

模拟中设为定值。FGH4113A 合金盘件及隔热材料

的导热系数λ如图 4b 所示，FGH4113A 合金的导热

系数比隔热材料高约 2 个数量级，二者均随温度升

高而略微升高。FGH4113A 合金的比热容 c 随温度

升高略微上升。当盘芯被隔热材料包裹时，缺少热

辐射，只有热量沿盘缘往盘芯方向传导，形成径向

温度梯度。通过调整隔热材料尺寸和热处理加热速

度和保温时间可有效地控制盘件出炉前的温度梯

度。将全尺寸测温实验盘件置于炉内随炉升温

270 min 后，通过热电耦测得的控温点加热曲线与

仿真模拟对比如图 4c 所示，实测温度与仿真模拟

结果一致。

2.4 模拟仿真双性能涡轮盘件的晶粒尺寸分布

图 5a 是根据双性能涡轮盘试验件尺寸的梯度热

处理出炉前固溶温度分布模拟仿真图。温度梯度沿径

向分布，结合显微组织试验获得的拟合方程预测平均

晶粒尺寸如图中标记所示。图 5b 为解剖盘件的平均晶

粒尺寸分布图。据仿真模拟结果，盘件细轴面台阶位

置热处理温度为 1110~1120 ℃，预测该部位及更低热

处理温度的区域平均晶粒尺寸约 6μm，该结果与解剖

盘测量数据吻合良好。图 5c 为不同固溶温度下预测晶

粒尺寸与盘件实测晶粒尺寸对比，亚固溶区域的实测

图 4 FGH4113A 合金双性能涡轮盘梯度热处理仿真模拟

Fig.4 Simulation of the FGH4113A alloy dual-microstructure turbine disk: (a) layout of dual-microstructure heat treatment and temperature

control points; (b) partial thermophysical parameters; (c) temperature comparison between simulation and experiment
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图 5 FGH4113A 合金双性能涡轮盘试验件

Fig.5 Dual-microstructure heat treated turbine disk of FGH4113A alloy: (a) prediction of temperature field and average grain size;

(b) average grain size of experiment disk; (c) grain size comparison between prediction and experiment

数据标准差较小，平均晶粒尺寸与预测晶粒尺寸保持

一致，但过固溶热处理部位的实测数据标准差稍大，

且平均晶粒尺寸略大于预测值。

2.5 双性能涡轮盘件热处理后显微组织与力学性能

FGH4113A 大尺寸盘件经双性能热处理后盘缘和轮

毂组织如图 6 所示，轮缘和轮毂晶粒尺寸分别约 45 和

6 μm，与小试样热处理实验结果相符。图 7 为

FGH4113A 合金双性能涡轮盘试验件过渡区晶粒组

织，图中白色虚线与隔热罩边缘位置重叠，粗晶组织

与细晶组织无突变区，其原因在于温度过渡平缓。隔

热罩内侧平均晶粒尺寸细小均匀，晶界分布大量一次

γ′相。与隔热罩边缘重叠的位置晶界一次γ′相大量减

少，晶粒尺寸明显增大，但中间层晶粒尺寸相对细，该

现象同样存在于隔热罩外侧。观察隔热罩边缘中间层的

图 6 FGH4113A 合金双性能盘件的显微组织

Fig.6 Microstructures of dual-microstructure heat treated disk of FGH4113A alloy: (a) grains of rim, (b) γ′ phase of rim, (c) grains of

bore, and (d) γ′ phase of bore
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c d
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图 7 FGH4113A 合金双性能涡轮盘过渡区晶粒组织

Fig.7 Microstructures of grains in the transition region of dual-microstructure heat treated turbine disk of FGH4113A alloy

晶界γ′相，其数量稍多于垂直方向的盘面，表明该处

热处理温度可能低于盘面。由于盘件内部依靠传热升

温，该现象可能表明，整个盘缘中间层的热处理温度

可能比设计温度略低。

图 8 是 FGH4113A 合金部分力学性能测试结果。

轮毂室温抗拉强度≈轮缘>轮辐，断后延伸率轮毂>轮

辐>轮缘。轮毂和轮缘室温屈服强度几乎相同，造成该

现象的主要原因在于，大尺寸盘件轮毂较轮缘厚。在

不改造炉体，且冷却方式相同的情况下，轮缘的冷速

远高于轮毂。因此，轮缘的沉淀强化效果高于轮毂，

晶界强化效果低于轮毂，导致两者的室温屈服强度接

近。该现象亦会影响其他与γ′相有关的力学性能。当
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图 8 FGH4113A 合金双性能涡轮盘力学性能

Fig.8 Mechanical properties of dual-microstructure heat treated turbine disk of FGH4113A alloy: (a) room temperature strain tests;

(b) 550 ℃ strain test; (c) 700 ℃ strain test; (d) 800 ℃ strain test; (e) creep test under 800 ℃/330 MPa; (f) low cycle fatigue test

under 700 ℃/0%-0.8%

温度提升至 550 和 700 ℃时，轮毂抗拉强度>轮辐>轮缘。

随着测试温度进一步提升到 800 ℃，轮毂抗拉强度<轮辐

<轮缘，表明 800 ℃下晶界强度弱于晶内。在中温和高温

条件下，轮毂断后延伸率<轮辐<轮缘，轮缘呈现优异的

高温塑性。轮缘 800 ℃/330 MPa 蠕变 0.2%的时间均值为

539 h，远高于轮毂的 23 h 和轮辐的 112 h，其主要原因在

于轮缘粗大的晶粒及细小的γ′相。

3 结 论

1）亚固溶细晶组织的低温拉伸性能优于过固溶粗

晶组织。过固溶粗晶组织的高温蠕变优于亚固溶细晶

组织。FGH4113A 合金双性能轮缘和轮毂的热处理温

度宜分别采用 1185 和 1120 ℃。

2）通过试验获取仿真模拟边界条件，在仿真模拟

中调整隔热材料工装尺寸和保温时间可调整盘件出炉

前的温度梯度。

3）FGH4113A 双性能涡轮盘件轮缘和轮毂晶粒尺

寸分别约 45 和 6 μm，过渡区晶粒尺寸过渡平缓，无

突变区。

4）通过仿真设计的热处理工装及热处理工艺计算

得到的温度梯度、显微组织和力学性能在大尺寸双性

能涡轮盘试验件上得到了验证。
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Dual-Microstructure Heat Treatment Process for Novel Nickel-Based Powder
Metallurgy Superalloy Turbine Disk

Cheng Junyi1,2, Liu Zhaofeng1,2, Ma Xiangdong1, Xiao Lei1, Guo Jianzheng1,2, Feng Ganjiang1,2

(1. State Key Laboratory of Powder Metallurgy, Central South University, Changsha 410083, China)

(2. Shenzhen Wedge Central South Research Institute Co., Ltd, Shenzhen 518035, China)

Abstract: A turbine for experiment was produced by vacuum induction melting + powder preparation + hot isostatic pressing+ hot

extrusion+ isothermal forging processes. Samples were taken from the experimental disk for heat treatment tests and mechanical

properties tests to determine sub-solvus and super-solvus heat treatment temperature ranges and mechanical property evolution rules of

the FGH4113A alloy. In addition, thermal boundary conditions for simulation calculations were obtained through experiments. A

method for designing heat treatment processes for full-size turbine disk components based on experiment and finite element analysis

was proposed. Using this method, a full-size dual-microstructure turbine disk was successfully fabricated, and the microstructure and

mechanical properties of the disks were verified and analyzed at various disk locations. The results show that the grain sizes of the

full-size dual-microstructure disk match the predictions; by adjusting the thermal insulation size and holding time during heat treatment,

the temperature gradient can be modified. The grain size transition zone exhibits a smooth change; fine-grained structures are in favor of

low-temperature strength, while coarse-grained structures provide better resistance to high-temperature creep.

Key words: nickel-based superalloy; dual-microstructure heat treatment; microstructure; FEM
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