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摘要：高温合金作为航空发动机及工业燃气轮机等重大装备的关键战略材料，其成分/工艺设计优化与过程控制始

终是业界关注的核心问题。本工作聚焦高温合金及其部件研制与生产过程中的实际问题，识别制备流程中典型工

艺的关键影响因素，综合运用同步辐射等先进表征技术和高通量实验等方法，设计并优化高温合金制备的关键工

艺参数，为工艺技术水平、产品性能、合格率和研发效率提升以及成本降低提供支撑。以涉及液-固与固-固相变的

高温合金制备工艺为例，研究母合金熔炼与重熔、气雾化制粉粒度/粒形协同控制、铸造凝固过程孔缺陷控制、粉末

存储与除气降氧处理、粉末热等静压固结成形以及热处理等关键环节的精确定制策略与验证方法。同时，还探讨

了与高温合金制备过程密切相关的关键辅助材料，如陶瓷耐火材料评价、等温锻造模具材料以及钎焊修复材料的

优选使用条件。另外，在工艺定制研究过程中，揭示了若干值得关注的现象：（1）铸造和粉末合金中氧存在形式的

影响；（2）合金初始组织状态对热等静压固结成形和热处理过程相变温度的影响；（3）铸造、粉末和增材制造合金、

钎焊修复用材料和陶瓷耐火材料中反常相和缺陷的形成与控制等。上述研究为高温合金制备工艺参数的优化定制

及工艺过程的精确控制奠定理论基础，并为工业化应用提供可行的实践技术路径。
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Abstract: As a critical strategic material for aero-engines and industrial gas turbines，the composition/process design，optimization

and  process  control  of  superalloys  remain  at  the  core  of  industry  concerns.  The  present  work  focuses  on  addressing  practical

challenges  in  the  development  and  production  of  superalloys  and  their  components.  It  identifies  key  influencing  factors  in  typical

processes  within  the  manufacturing  workflow  and  employs  a  combination  of  advanced  characterization  techniques  such  as

synchrotron radiation and high-throughput experimental  methods.  This integrated approach enables the design and optimization of

critical process parameters for superalloy manufacturing，thereby providing foundational support for enhancing process technology,

product  performance， research  and  development  efficiency， and  reducing  costs.  Taking  representative  manufacturing  processes

involving  liquid-solid  and  solid-solid  phase  transformations  as  examples，we  explore  precision  tailoring  strategies  and  validation

methods  for  key  stages  including  master  alloy  melting/remelting， synergistic  particle  size/morphology  control  in  gas  atomization，

shrinkage  porosity  control  during  casting  solidification， powder  storage/desorption  treatments， powder  consolidation  through  hot

isostatic pressing（HIP） and heat treatment procedures. In addition，optimal usage conditions are investigated for auxiliary materials
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or  consumables  integral  to  superalloy  production， particularly  ceramics， isothermal  forging  dies  and  brazing  repair  materials.

Notably， the  research  on  process  tailoring  reveals  significant  phenomena：（1） the  impact  of  oxygen  existence  forms  in  cast  and

powder  metallurgy  alloys；（2） the  influence  of  the  initial  microstructural  state  of  alloys  on  the  phase  transformation  temperature

during  HIP  consolidation  and  heat  treatment； （3） the  formation  and  control  of  abnormal  phases  and  defects  in  cast， powder

metallurgy and additive manufacturing alloys，along with repair materials for brazing and ceramic refractories. The aforementioned

findings  establish  a  theoretical  foundation  for  optimizing  and  tailoring  superalloy  process  parameters  and  achieving  precise

manufacturing control，while also providing feasible technical pathways for industrial implementation.

Key  words: superalloys； manufacturing  process  tailoring； powder  metallurgy； casting； additive  manufacturing； brazing；

consumables；high-throughput experiment；synchrotron radiation；oxygen existence form；abnormal phase；defect

  

高温合金问世于 20世纪 40年代，最初为了满

足喷气发动机对材料的严酷要求而研制，至今已成

为燃气涡轮发动机热端部件不可替代的关键材

料。当前，高温合金因其在高低温环境下优异的力

学性能和卓越的环境抗力，已被广泛应用于航空发

动机、工业燃气轮机[1-3]、等温锻造模具[4]、核工

业[5]、深海油气 [6] 等多个领域。在一些前沿技术

领域，如氢燃料航空发动机 [7-9]、高超声速飞行

器[10-11] 等，由于其良好的综合性能，作为传统结构

材料仍然潜力巨大。航空发动机是当前高温合金

最主要的应用场景之一，在航发热端部件中的占比

达到 60% 以上，被誉为“先进航空发动机基石”。

发动机关键部件包括压气机、涡轮、燃烧室、传动

系统、紧固件等，几乎都会用到高温合金，其中以三

大核心部件——压气机、燃烧室、涡轮的应用最为

广泛。高温合金按基体元素种类可分为镍基、铁基

和钴基合金，按照主要强化类型可分为固溶强化型

和沉淀强化型合金，按照材料的成形工艺又可分为

变形合金、铸造合金、粉末合金、增材制造（additive
manufacturing，AM）合金等。

经过几十年发展，高温合金在成分与制备工艺

的主流体系已基本成熟。然而，随着涡轮前进口温

度的不断提高，最高服役温度已达到合金熔点的

90%，镍基高温合金新成分的可探索空间已接近物

理极限。与此同时，高温合金及其部件的制备工艺

（如工艺参数设计与过程控制等）仍面临诸多挑战，

成为制约行业发展的主要瓶颈。因此，对现有合金

制备工艺进行精确优化与稳定控制，今后将是高温

合金领域的关键发展方向。

如果说高温合金的成分发展可简化为 γ′相含

量与组成的持续演进，那么其制备工艺的发展则更

为多元化，经历了几个标志性阶段：自 20世纪 40年

代真空熔炼技术取得突破，合金的气体和杂质含量

显著降低，使添加更多活性元素（如 Al和 Ti）形成

有效的沉淀强化成为可能[1,12]；60年代，伴随合金

化程度提高与构件日益复杂，高温合金叶片制造呈

现“以铸代锻”趋势，紧随其后的是定向凝固技术

取得突破，通过获得定向柱晶消除横向晶界，甚至

单晶结构彻底消除晶界，使合金使用温度上限实现

显著提升[13-14]；60～70年代，气雾化粉末制备技术

开始兴起[15-16]，为解决高合金化导致的铸锭宏观偏

析及后续加工涡轮盘件厚大截面构件变形困难等

问题，粉末冶金技术开始用于军用发动机涡轮盘制

备[17]；近年来，为制造传统工艺难以实现的复杂结

构件，增材制造被引入高温合金制备领域[18]，与此

同时，数字孪生、在线监测与实时反馈自动控制等

智能化技术也正逐步融入制造流程[19-20]，共同提升

高温合金及其零部件的制造水平。

高温合金制备工艺多样，流程长，因此工艺控

制难度大。图 1梳理出若干典型的高温合金成形

工艺流程。高品质高温合金部件通常以预合金化

棒材作为原材料，首先需要制备成分均匀、气体和

杂质元素含量低的母合金。母合金经过重熔后可

直接浇注成叶片、结构件等铸件，或者制备成

微米级粉末备用。粉末随后经过热等静压（hot
isostatic pressing，HIP）固结成形制备粉末冶金涡轮

盘件，或用于增材制造打印复杂结构部件。上述几

类零件成形后，通常还需再经热处理工艺进行组织

调控以优化力学性能。此外，从合金制备、零部件

成形到服役维护，整个产品生命周期还会贯穿多种

辅助材料的使用，其质量控制也是不可或缺的环

节。以上仅为高温合金制备的总体流程，实际工艺

链更为冗长，细分工序可达数十甚至上百道。因

此，对各工序的严格控制尤为重要——任何工艺环

节的微小偏差，在长流程中累积放大，将导致终端

产品质量和成品率下降。在整个工艺流程中，均需

精确控制特定工艺参数，以确保产品兼具稳定的品

质与优异的性能。然而，当前高温合金在工艺设计
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与过程优化控制方面仍面临缺乏充分理论支撑、精

细化程度不足、控制点覆盖不够全面等问题。

本工作立足于高温合金制备工艺过程中多重

影响因素，聚焦铸造和粉末高温合金制备流程中关

键工艺，旨在为合金工艺参数的精确定制优化与工

艺过程稳定控制提供理论依据和技术支撑。

 1    高温合金制备工艺定制方向

在高温合金生产流程中，部分工序涉及液-固
转变，如高温合金母合金锭制备以及后续重熔浇注

过程。值得注意的是，重熔后凝固方式的不同也会

形成具有不同组织和性能的产品。例如，雾化制粉

工艺中金属熔体与高速惰性气体交互作用可制备

出微米级粒径的球形高温合金粉末，该粉末可用于

粉末冶金或增材制造；而将母合金重熔后可直接浇

注进陶瓷型壳，通过熔模精密铸造工艺成形高温合

金铸件。另一些工序主要经历固-固转变，例如粉

末的转运、存储和除气降氧工艺、粉末冶金高温合

金的热等静压固结成形工艺以及各类合金的热处

理过程。此外，辅助材料在高温合金制备过程的应

用及其工艺控制也至关重要。例如，母合金熔炼和

重熔所用的陶瓷坩埚、铸件制备所需的陶瓷型壳和

型芯以及气雾化粉末制备环节涉及的坩埚、中间包

和导流管等，都大量采用陶瓷材料；高温合金粉末

涡轮盘等锻件成形需依赖等温锻造模具材料；在零

部件修复领域，宽间隙钎焊（wide-gap  brazing，
WGB）用同种高温合金粉末作为填缝支撑材料，配

合低熔点钎料使用。这些辅助材料的优选以及制

备和使用过程工艺和缺陷控制通常对主材料性能

影响显著，需予以高度关注。

针对上述关键工艺控制点，依据高温合金及构

件生产流程图（图 1），梳理高温合金制备工艺的定

制和优化方向（图 2），结合高通量实验、同步辐射

大科学装置等先进表征手段有针对性开展研究，可

为工艺参数的精确定制提供有力支撑。

 2    高温合金制备工艺精确定制

 2.1    高温合金母合金熔炼和重熔

航空发动机三大核心热端部件（涡轮盘、涡轮

叶片和结构件）的制备几乎离不开真空熔炼过程。

该过程中氧含量控制是决定零部件最终质量和服

役性能的关键因素。然而，熔炼与重熔过程中控氧

策略及其工艺参数阈值缺乏科学设定依据长期困

扰科研人员。

高温合金零部件制备通常始于母合金锭，即熔

炼不同元素原料获得预合金化母合金，它是获得高

质量部件的前提。随着对母合金品质要求的不断

提高，关注焦点已从早期的主要元素成分控制，转

向影响合金净度的气体和微量杂质元素含量的精

确控制[21-22]。高温合金中常见的气体元素包括氧、

 

Melting process Main forming process
Microstructure

adjustment
Component

Primary material:

superalloys

Master alloy Remelting

Consumables:
ceramic...

Crucible for

melting/remelting

(ceramic)

Delivery tube/tundish for

powders manufacturing

(ceramic)

Core/shell for

castings

(ceramic)

Forging die for
PM part

(superalloy)

Repairing materials for wide

gap brazing (superalloy

support powders & filler)

Atomization &

powders

solidification

Powders

storage &

degassing

Powder Metallurgy (PM)
consolidation &

superplastic forming
(HIP&HEX/HIF)

Heat

treatment (HT)

PM superalloy

disk

Alloy melt

pouring

Casting

(SX/DS/CC)

Additive

manufacturing (AM) Cast or AM

blade/vane or

structural parts

3 μm3 μm

3 μm3 μm

300 μm300 μm

 

图 1    高温合金及构件生产工艺流程简图

Fig. 1    Schematic diagram of manufacturing processes of superalloy and its component
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氮和氢。以氧为例，气体含量的测试结果代表合金

中不同形态氧的总量，气体含量越高，合金性能通

常越差。例如，氧含量分别为 0.002%（质量分数，

下同）和 0.0006% 的 K4648高温合金，其室温冲击

韧性分别为 13.2 J/cm2 和 34.5 J/cm2[23]。因此，必

须在制备过程中严格控制气体含量，其关键在于原

材料纯度和熔炼过程环境介质控制。

零件的最终成形通常需要将母合金进行真空

感应熔炼（vacuum induction  melting，VIM）重熔。

重熔后可采用定向凝固工艺铸造单晶（single
crystal，SX）、定向（directionally solidified，DS）以及

普通铸造（conventional casting，CC）等轴晶叶片或

结构件，或通过雾化工艺制备粉末，进而生产粉末

冶金（powder metallurgy，PM）涡轮盘或增材制造复

杂构件。尤其对于高应力转动部件，其对合金净度

要求极高，“10–6”（质量分数）量级氧含量已成为

普遍控制水平[24]。在此背景下，母合金制备及重熔

过程真空度和保持时间控制是实现氧含量精准调

控的关键因素，直接影响零部件的质量和性能。以

往研究采用电子束（electron beam，EB）纽扣锭汇聚

合金中微量氧化物，评价合金纯净度[25]，但由于高

温合金通常含有 10种以上元素，氧化物的组成极

其复杂，仍然难以进行定性和定量分析。同步辐射

以其高通量和高分辨特点，在合金微量相定量分析

方面具备优势[26-28]，可以弥补传统表征手段的不

足。采用 EB纽扣锭熔炼，结合同步辐射 X射线粉

末衍射（synchrotron X-ray powder diffraction，SXPD）

技术对高温合金中微量氧化物夹杂进行高真空汇

聚和精确分析[29]。考察 3种接近生产条件的真空

度（正常真空度  <1 Pa、短时轻微漏气 100 Pa/
1 min、长时轻微漏气 100 Pa/10 min）对合金气体含

量、痕量氧化物夹杂及力学性能的影响[30]，为合金

制备过程中真空度容限的选择提供依据。与母合

金气体含量的影响结果不同，重熔过程中正常真空

和漏气后较低真空条件相比，合金总氧含量差异不

大 （分 别 为 0.0012% 和 0.0015%， 见 图 3） [30]。

然而，EB结合 SXPD分析表明，重熔后合金的氧化

物夹杂含量却相差两个数量级（分别为 0.76 mm2/kg
和 59.1 mm2/kg），漏气后合金中氧化物夹杂更多，

且组成更复杂。二者力学性能也呈现差异：雷达图

显示，真空度降低对持久寿命和拉伸强度影响较

小，主要影响塑性——真空轻微降低条件下合金室

温拉伸断面收缩率和冲击韧性分别降低 67% 和

39%（图 3）[30]。

采用气体分析、高真空 EB纽扣锭重熔顺序凝

固和 SXPD结合的方式，研究重熔真空度对合金组

织和性能的影响，为熔炼和重熔真空度容限的选择

提供支撑。值得注意的是，接近生产条件下高温合

金重熔过程真空度短时降低，对气体含量（氧总量）

影响不大，但影响合金中内生氧化物夹杂的含量和

组成，进而影响合金力学性能。熔炼过程真空度短

时降低虽未导致气体含量发生数量级变化（总氧含

量仅从 0.0012% 升至 0.0015%），且力学性能在部

分指标上仍能满足合金技术条件要求，这对静止部

件的应用环境影响不大。然而，对于服役条件更苛

刻的转动部件，其性能（尤其是塑性）显著下降应引

 

 

图 2    高温合金制备工艺定制方向

Fig. 2    Tailoring aspects of superalloy manufacturing processes
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起高度关注。在制备高温合金新料和返回料零部

件时，要关注合金中氧的存在形式，不仅要控制合

金中气体含量（氧总量），还要关注内生氧化夹杂物

含量（氧化夹杂物）。

 2.2    气雾化制粉过程粒度粒形协同控制

高温合金粉末是粉末冶金涡轮盘和增材制造

复杂构件的材料基础，两种工艺路线均对粉末的粒

度分布与颗粒形貌提出特定要求。对于粉末冶金

固结成形涡轮盘件，其严苛的夹杂物尺寸容限要求

在可接受的氧含量下，粉末粒度需尽可能细小[31]，

并通过筛分技术同步控制夹杂物尺寸上限；同时，

粉末需具备较高的球形度[32]，以提升包套装填时的

松装和振实密度[33]。在增材制造领域，不同工艺对

粒度要求各异：铺粉工艺（如选区激光熔化（selec-
tive laser melting，SLM））通常采用粒径 15～53 μm
细粉[34]，送粉工艺（如激光粉末沉积（laser powder
deposition，LPD））选用粒径 53～150 μm粗粉 [35]，

但两者均追求高球形度粉末，保障送粉工艺优异流

动性，有利于铺粉工艺实现均匀铺层[36]。然而，粒

度与形貌的控制因素相互制约，例如细粉比例增加

易诱发卫星粉形成，粗粉比例增加又会增加空心粉

比例，影响整体粉末形貌，使得二者协同优化极具

挑战。为揭示粒度与外部（球形度/卫星粉）和内部

（空心粉）形貌协同控制机制，结合计算流体动力学
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图 3    基于气体含量和内生氧化夹杂物定量评价的高温合金熔炼/重熔真空度定制[30]

Fig. 3    Tailoring of vacuum levels in superalloy melting/remelting based on quantitative assessment of
gas content and endogenous oxide inclusions [30]
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图 4    基于粉末制备粒度粒形协同控制的雾化参数定制[37]

Fig. 4    Tailoring of atomization parameters based on coordinated control of particle size and morphology of superalloy powders[37]
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（computational fluid dynamics，CFD）数值模拟与气

雾化（gas atomization，GA）实验，探究雾化气体调

控压力和温度的影响，结果表明：在 2.0～3.5 MPa
压力范围内，3.0 MPa是实现粒度与球形度及空心

粉含量较佳平衡的关键点，压力继续升高，二者变

化趋于平缓（图 4）[37]。此外，采用 100 ℃ 高温惰

性气体雾化可获得更显著的粉末细化效果及更高

的球形度。基于此，研究确定实现最优粒度-形貌

平衡的雾化压力参数，为高温合金粉末制备工艺参

数的制定和精确调控提供重要依据。

采用 CFD数值模拟和雾化实验结合的方式研

究粉末粒度粒形的影响因素，研究气体调控（雾化

气体压力和温度）对高温合金粉末粒度和内/外部

形貌的影响，由此确定最优雾化压力、温度和粒度

粒形的平衡，为粉末制备雾化工艺参数的精确定制

提供支持。

 2.3    铸造凝固过程孔缺陷控制工艺

熔模精密铸造是当前高温合金铸件的主要成

形方法，热裂[38-39]、疏松/缩孔[40-41] 等缺陷控制始终

是该制造过程的关键瓶颈。尤其对于大型厚壁复

杂结构等轴晶铸件，由于难以实现顺序凝固，其疏

松倾向性显著高于单晶及定向凝固合金零部件。

热控凝固（thermal controlled solidification，TCS）技

术是一种抑制疏松形成的等轴晶高温合金制备技

术[42]，由于其壳型温度顶部和底部温区设置为不同

温度，可能会对铸件组织一致性产生影响。枝晶间

熔体凝固控制（interdendritic melt solidification con-
trol，IMSC）工艺是一种采用统一壳温和抽拉工艺

设计的铸造工艺，可有效减少高温合金等轴晶铸件

凝固过程中疏松和缩孔缺陷的形成[43]。

图 5给出普通铸造与 IMSC技术原理 [44-45]。

在普通铸造工艺中，合金熔体浇注至预热陶瓷壳型

（温度通常远低于合金固相线温度 TSolidus），初始凝

固阶段合金温度 T1 高于液相线温度 TLiquidus，处于

完全液相区；当温度降至 T2 时，开始形成初生 γ枝
晶；随着温度持续降至 T3，枝晶继续生长并形成枝

晶间熔体毛细管网络。缩孔的形成与凝固后期液/
固体积分数相关，因此当温度达到 T4 时，熔体毛细

管网断裂导致残余液相区孤立，后续凝固过程中缩

孔缺陷易在孤立熔池区域形成。两种制备技术的

核心差异在于，IMSC技术将壳型预热并恒温维持

于合金液 -固相线温度区间内。当壳型在恒温

T3 时，枝晶骨架充分生长且残余液相体积分数足以

维持枝晶间熔体毛细管网的连通状态，此时有利于

持续补缩。随后以特定速度将壳型从加热区向下

抽离（类似定向凝固），抽拉过程始终保持枝晶间毛
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图 5    基于枝晶间熔体凝固控制的高温合金铸件疏松/缩孔缺陷抑制工艺定制与验证[44-45]

Fig. 5    Tailored process and validation for inhibiting porosity/shrinkage in superalloy casting based on IMSC technique[44-45]
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细管通道内连通的熔体持续补缩，冷却至低温 T5，
最终获得无孔缺陷的等轴晶组织（上述过程中不同

阶段的温度高低顺序 T1  >TLiquidus  >T2  >  T3  >T4
>TSolidus >T5）。

壳型保温温度的精准设定是 IMSC工艺核心，

通过等温凝固淬火（isothermal solidification quench-
ing，ISQ）实验确定（图 5）[44-45]。以 IN792合金为

例，ISQ实验揭示 IN792合金凝固过程中温度、液

相体积分数与枝晶间熔体空间配置的关联规律。

1330 ℃ 时合金呈全液态，1325 ℃ 时液相体积分数

降至 64%，1300 ℃ 时随温度下降枝晶间熔体急剧

减少，液相体积分数达 15.7%，此时残余液相仍通

过枝晶通道内毛细管网保持连通，1270 ℃ 时仅存

6.6% 液相，枝晶间熔体网络破碎。在低于液相线

仅 30 ℃（约 1300 ℃）时，虽然凝固区固相分数已

达 84%，但枝晶间补缩通道仍保持通畅和补缩功

能。基于 ISQ实验结果，IN792合金的 IMSC铸造

工艺将壳型温度设定在约 1300 ℃，此温度远高于

普通铸造的壳型保温温度（900～1000 ℃），配合一

定抽拉速度（5～20 mm/min）制备出 IMSC铸件，并

采用同步辐射 X射线衍射（synchrontron  X-ray
diffraction，SXRD）鉴别 IMSC和 CC铸件中微量相

（图 5） [44-45]。值得注意的是，无论是 IMSC还是

CC，同样的合金和制备工艺对比，铸件的缩孔含量

要高于试棒，而精确定制抽拉速度和壳型温度的

IMSC工艺制备铸件缩孔数量仅比试棒略高，CC铸

件中甚至出现毫米级缩孔群，也说明实际构件的工

艺条件较试棒更苛刻，工艺设计需要留出更大裕度

空间，从缩孔控制的角度，IMSC工艺更优异。

采用等温凝固淬火和高能同步辐射 X射线衍

射结合的方式确定和验证一种抑制缩孔形成的等

轴晶高温合金 IMSC制备工艺的最优参数。结果

表明：壳型温度的优选遵循合金凝固过程残余液体

保持毛细管沟通的温度，以慢速至中等速度抽拉，

孔缺陷减少 1个数量级，仅为普通铸造工艺的 1/5，
但由于凝固冷速较慢，枝晶间距和析出相尺寸略有

升高。优选 1300 ℃ 壳温[44] 与 5～10 mm/min抽拉

速度[45] 工艺组合，实现 IMSC工艺壳型保温温度

和抽拉速度的精确定制（图 5）。
 2.4    粉末转运存储条件定制

高温合金粉末是粉末冶金涡轮盘的首选材料，

也是增材制造高性能复杂构件的基材。粉末在整

个生产工序中除了制粉和筛分，不可避免地也会经

历转运和存储环节[46-49]，其高比表面积特性导致在

接触空气介质时易发生氧化、吸湿与结块，使氧含

量升高 1～2个数量级（增氧效应），存储转运过程

中环境介质控制尤为关键。为此，通过小环境平行

试样高通量实验 [50]，系统测定不同粒径（<15、
≤53 μm和 150～180 μm）高温合金粉末在 6种存

储介质（常规环境：空气；优越环境：真空和氩气；恶

劣环境：纯氧、潮湿空气和湿热空气）存储不同时间

（0.5～500天）后氧含量及粉末表面氧化膜厚度变

化（图 6）[51-53]。其中，氧含量测量采用氧氮分析

仪，氧化膜厚度采用 X射线光电子能谱（X-ray
photoelectron spectroscopy，XPS）测量，并用高角环

形暗场扫描透射电镜成像（high-angle annular dark-
feild  scanning  transmission  electron  microscopy，
HAADF-STEM）对部分粉末表面厚度进行验证

（图 6）。可以看出，同样的存储条件下，细粉氧含

量比粗粉高出一个数量级。不同存储环境介质对

粉末氧含量产生明显影响，同时对粉末表面氧化膜

厚度影响明显（图 6）。潮湿环境以及高温潮湿环

境较常规大气环境粉末氧含量最高增加 100%，氧

化膜厚度增加 30%。存储实验结果表明，不同介质

内存储的高温合金粉末氧含量都有不同程度上升，

其中优越环境介质存储（真空和氩气环境）的粉末

氧含量绝对值相对较低，而恶劣环境湿热空气中粉

末的氧含量最高，甚至达到 0.045%。因此应尽量

选用真空（负压）和氩气（正压）保护环境存储和转

运高温合金粉末，而应尽可能避免粉末接触高温潮

湿环境（如梅雨季节的空气）。存储时间对粉末氧

含量的影响研究结果表明，不同干燥介质内存储的

高温合金粉末氧含量都是在相对短时间内（5～7
天）快速升高，潮湿空气更短（约 3天），而后进入平

台期（10～500天甚至更久），氧含量基本不再发生

明显变化。因此，存储转运周期当以合金粉末进入

氧含量平台期之前进行控氧最为有效（如 7天

内）。在氧含量进入平台期前将粉末进行热等静压

固结成形，以锁定粉末的低氧状态。形成块体材料

后，合金的氧含量几乎不会再随存储转运条件转变

而变化。超过平台期的粉末，存储时间已不再敏

感，一旦发生升氧，只能靠后期除气工艺降氧后再

使用。

采用小环境平行试样高通量测定不同粒度高

温合金粉末在不同存储介质（空气、纯氧、真空、氩

气、潮湿空气和湿热空气）和存储不同时间（0.5～
500天）后氧含量及粉末表面氧化膜厚度变化。

找到了粉末氧含量随粒度、介质和时间变化的影响

规律。据此，提出工艺优化策略：（1）粉末筛分、转

运和存储过程优先采用氩气（微正压）或真空（负
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压）环境，全流程严禁接触高温潮湿介质；（2）在氧

含量平台期前（≤7天）完成热等静压固结，通过致

密化锁定低氧状态（块体材料氧含量不再受存储条

件影响）；（3）超期粉末存储时间已不再敏感，需经

后期除氧工艺处理方可使用。

 2.5    粉末除气降氧处理工艺精确定制

高温合金粉末在雾化制粉、存储及转运过程中

不可避免发生增氧现象，其氧含量可比同成分块体

材料高 1～2个数量级。通过真空除气降氧工艺可

有效降低氧含量至可接受水平，以满足合金和部件

服役要求。粉末的除气效果跟氧存在形式密切相

关，比如表面氧化是在粉末的表面形成氧化膜和不

连续分布的氧化物，氧化膜随着粉末在空气中暴露

逐渐增厚，到一定程度钝化停止，这一部分氧很难

脱除。另外，粉末表面还会吸附氧气、水蒸气等含

氧气体，可通过除气工艺去除。粉末除气降氧的主

要机制是在持续抽真空条件下升温保温，物理吸附

的气体会在保温温度脱附，同时表面化学吸附物质

发 生 Ni（OH） 2→NiO  +  H2O↑和 NiCO3→NiO  +
CO2↑等反应释放出含氧气体，最终实现粉末表面氧

含量的有效降低 [53]。真空除气处理（vacuum
degassing，VD）是一种在动态真空条件下对合金粉

末进行加热进而实现粉末表面气体脱附的处理工

艺，除气保温温度是除气降氧处理工艺的核心参

数。以往工艺应用单一温度除气和组合除气，实现

高温合金粉末氧含量降低，与传统单一温度（300 ℃）

工艺相比，采用组合温度（300 ℃+600 ℃）保温除气

工艺 氧含量从 0.014% 降到 0.0113%，氧含量降低

后，合金性能随之提升。引入催化领域常用的程序

升温脱附质谱联用技术（temperature-programmed
desorption-mass spectrometry，TPD-MS）可用于研究

高温合金粉末表面吸附气体的脱附行为。以往文

献报道采用气相色谱 -质谱（gas  chromatography-
mass  spectrometry， GC-MS） [54-55] 和 TPD-MS[56-58]

研究铝合金粉末气体脱附规律。采用 TPD-MS测

定高温合金粉末从室温至 1000 ℃ 含氧气体的脱出

随温度变化曲线，研究不同合金成分和不同粒度的

影响[59]。识别曲线中特征峰位置，精确确定高温合

金粉末升温脱附曲线峰位所处温度作为除气保温

温度组合[60]。采用窄粒径粗/细粉末和高温加湿的
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图 6    基于小环境高通量试验的粉末存储条件优选与控制[51-53]

Fig. 6    Optimization and control of powder storage conditions based on small-environment high-throughput experiments[51-53]
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方法测试均可精确识别水蒸气脱附双峰（图 7），并
针对性地采用 25 ℃+150 ℃+310 ℃+470 ℃ 低温-
中温-高温组合多级真空除气[61]，使空气中存储超

过 1年的高温合金粉末（≤53 μm）氧含量进一步降

低至 0.0087%～0.0096%（图 7）[53]，氧含量较传统

工艺降低 1个数量级[53]。此外，对不同成分和粒径

的高温合金粉末有针对性地定制除气工艺[61]。

采用 TPD-MS和真空除气（VD）实验结合的方

式，研究不同成分、粒径和湿度高温合金粉末气体

脱出规律，依据气体脱出峰位温度设定多级除气工

艺，将空气中存储 1年的高温合金粉末 (≤  53
μm)氧含量降至 0.0096% 以内，实现高温合金粉末

除气降氧工艺的精确定制。

 2.6    粉末固结成形工艺参数高效定制

热等静压的基本原理是在密闭容器中以惰性

气体作为压力传递介质，使材料在加热过程中经受

各向均衡的压力，借助于高温（1000～2000 ℃）与

高压（100～200 MPa）共同作用，对合金粉末进行压

制烧结和致密化固结成形的技术[62]。高温合金粉

末制备具有低偏析特征厚大截面的涡轮盘件需要

通过热等静压固结成形，成型过程中粉末颗粒边界

彼此结合[63-64]，且粉末内原始的树枝晶结构会转变

为块体合金的等轴细晶。对于粉末固结成形且获

得合适的显微组织特征和性能的块体材料，保温温

度是合金热等静压工艺的关键控制点[65-66]。热等

静压设备运行成本高，且加热或冷却和保温时间较

长（小时级甚至天级），无法观察到粉末到块体最初

时刻的组织演变过程，且用于合金固结成形温度确

定的实验效率低，需要高效确定粉末固结成形温

度。采用较低温度（900 ℃）热等静压，在不改变粉

末原始组织的前提下首先将粉末松散固结形成导

电体，可以将样品用于大电流快速加热冷却烧结成

形实验[67]。

利用 Gleeble热模拟试验机的大电流将粉末快

速焦耳加热，经过仅 2 s即可将合金粉末快速加热

至 1000 ℃ 以上，随后在不同目标温度（1100～
1250 ℃）保温，保温约 10 s，以确定合金粉末从树枝

晶向等轴细晶转变的临界温度[68]。可以看到，在

1100 ℃（1373 K）合金粉末仍然保持原始树枝晶形

貌；在 1150 ℃ 粉末内部树枝晶开始向平直晶界的

等轴晶转变；温度进一步升高至 1180 ℃，粉末颗

粒内部为完全等轴晶状态；温度升高至 1200 ℃，

粉末内部等轴晶粒有一定长大；温度升高至

1250 ℃，进入合金固液两相区，合金局部出现液

相，合金从粉末转变为块体材料，组织为完全等轴

晶（图 8（a））[68-69]。

该方法的核心优势在于通过低温 HIP松散

固结制备高温合金粉末导电预制坯，可同炉高通量

制备上百个试样，并利用合金粉末导电自发热效

应，采用大电流焦耳加热，实现约 2 s快速升温，最

高约 1500 K/10 s保温及快速冷却，从而高效确定

高温合金粉末从树枝晶转变为平直晶界等轴细晶

的临界温度区间，且晶粒未显著长大，实验时间从

传统的“小时级”大幅缩短至“秒级”
[69]，可用于

高温合金粉末的快速烧结成形。近年来，相似的快

速加热策略在 Science封面文章中报道 [70]，采用
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图 7    基于气体脱附特征温度的粉末除气降氧工艺精确定制与验证[53, 59]

Fig. 7    Tailoring and validation of degassing/oxygen reduction process based on characteristic gas desorption temperature[53, 59]
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超快高温烧结（ultrafast  high-temperature  sintering，
UHS） 制 备 陶 瓷 材 料 ， 可 制 备 上 百 个 粉 末 预

制坯，由于陶瓷本身不导电，通过电流快速加热石

墨薄带加热体的方法烧结成形粉末薄片试样，经

过 30 s快速升温，保温 1500 ℃/10 s后快速冷却，

实现小尺寸陶瓷样品的“秒级”高效烧结成形

（图 8（b））[70]。

采用粉末松散固结高通量制备预制坯，焦耳超

快速加热高效获得从锯齿状树枝晶到平直晶界等

轴晶的临界转变温度，观察到粉末到块体转变温度

下最初始阶段的组织演变规律，时间从原来的“小

时级”提升到“秒级”，大幅提高高温合金粉末固

结成形工艺的定制效率和精度。依据上述结果，该

高温合金粉末固结成形温度区间应为 1150～1180 ℃，

实现粉末固结成形温度的高效精确定制。

 2.7    基于原始组织差异的宽裕度热处理工艺定制

高温合金零部件通常需经热处理后方可投入

使用，热处理是高温合金制备的关键过程，其目标

是通过精准的组织调控优化性能，具体包括调节析

出强化相（体积分数、尺寸及分布）并控制晶粒尺寸

与形态[71-73]。热处理工艺参数设定与合金相变温

度密切相关[74-75]。

在测量高温合金相变温度时，有时会遇到同成

分的合金相变温度存在一定差异的现象。例如，对

同一根高温合金定向凝固试棒的顶端和底端（分析

成分相同）分别取样 [76]，进行扫描量热分析

（differential scanning calorimetry，DSC），其显微组

织和对应的 DSC曲线如图 9[76-77] 所示。结果表

明，两个试样的 DSC加热曲线并不重合，除液相线

温度基本一致外，底端试样的其他相变点整体向低

温段方向偏移。其中，底端试样的 MC碳化物溶解

温度比顶端试样低 3 ℃，相差不大，而固相线和

（γ+γ′）共晶的溶解温度比顶端试样分别低了 17 ℃
和 20 ℃，存在很大差异。与加热曲线不同的是，顶

端和底端试样的 DSC冷却曲线几乎重合。上述差

异并非测量误差造成，而是源于定向凝固试棒顶端
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图 8    基于快速组织转变的粉末固结成形工艺精确定制　 （a）粉末固结成形温度的高效定制[68-69]；
（b）粉末超快高温烧结快速烧结成形[70]

Fig. 8    Precise tailoring of powder consolidation process based on rapid microstructural transformation
（a）efficient precision tailoring of powder consolidation temperature[68-69]；（b）rapid powder sintering via UHS[70]
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和底部原始显微组织差异造成实际相变温度发生

变化。从合金组织可以看出，底端试样因为距离水

冷铜模较近，冷却速率较快，枝晶间距明显小于试

棒顶端，偏析倾向也较低，导致低熔点 Ni5Hf相及

（γ+γ′）共晶数量与尺寸减少，从而在加热时更易溶

解，造成相变温度偏差近 20 ℃。众所周知，低熔

点 Ni5Hf相及（γ+γ′）共晶是铸造镍基高温合金初熔

的主要起始区域[78-80]。此后，当成分相同而显微组

织不同的合金一旦熔化至完全液态重新以相近条

件凝固，组织状态已基本趋于一致，故二者 DSC冷

却曲线高度重合，相变温度也趋于一致。对铸造高

温合金而言，在枝晶间距相近的状态下，DSC实验

结果才具有比较意义。

除了铸造高温合金，类似现象也存在于高温合

金粉末中。相同成分的高温合金粗粉和细粉具有

不同原始显微组织和元素偏析倾向。研究发现，相

比于细粉，粗粉枝晶间距更大，硬度更高，高能同步

辐射 X射线衍射（high  energy  synchrotron  X-ray
diffraction，HESXRD)和聚焦离子束-透射电子显微

镜（focused ion beam and transmission electron micros-
copy，FIB-TEM）研究结果表明，粗粉中存在更多

析出相（γ′相和 MC碳化物），且粗粉中 Ti、Nb和

Ta元素偏析更显著，表现为其偏析系数偏离

k=1的程度更大（图 9）[77]。上述元素刚好是 γ′相组

成元素，因此这些差异对后续固结成形和热处理过

程强化相析出产生影响，尤其对 γ'相的析出温度和

稳定性影响显著。例如，同样的热处理温度设定在

粗粉和细粉区域后续可能产生不同的显微组织和

微区性能，其中粗粉会析出更多粗 γ′相，且 γ′相稳

定析出温度较细粉更高，而粉末粒度级配以及粗/
细粉的弥散/聚集分布状态进而影响后续块体合金

组织和微区成分。以往研究表明，对高温合金粉

末，原始组织状态（粉末粒度大小、热等静压态/铸
态）不同也会导致相变温度产生不同程度的差

异[81-82]。加热过程中不同粒度大小粉末 DSC相变

温度差很小，在 2 ℃ 以内[81]。同一成分的高温合

金粉末在热等静压和铸态不同状态下，升温时相变

温度差最大可达 40～45 ℃（基体开始熔化温度）[82]。

值得注意的是，DSC通常仅能反应相含量较多时宏

观温度差异，粉末态高温合金因为偏析限制在微米

级尺度范围内，析出相含量较低且尺寸小，导致不

同粒径粉末 DSC相变温度差异不大。实际上粉末

内元素在枝晶干和枝晶间的偏析导致微区相变温

度的改变程度不一定比铸造合金小很多，只是在

DSC结果中不容易体现，因此实际相变温度的影响

还需要结合显微组织观察等多种表征手段判断。
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图 9    基于铸件和粉末原始组织和相变温度差异的高温合金热处理宽容限工艺参数定制[76-77]

Fig. 9    Tailoring of heat treatment tolerance window process parameters for superalloys based on original microstructure and phase
transformation temperature differences of casting and powders[76-77]
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综上所述，在设计热处理工艺时应充分考虑上述差

异化因素，制定容限更宽的热处理制度，以避免不

均匀组织形成，最终满足合金组织以及性能调控的

需求。

采用 DSC、FIB-TEM、HESXRD等手段，分析

铸造和粉末原始组织差异对相变温度和析出相的

影响规律，同样成分而原始组织不同的合金会造成

相变温度差异，因此在热处理温度定制的时候要充

分考虑上述差异性，定制宽裕度热处理工艺。

 2.8    高温合金制备用耐火材料的优选工艺

高温合金制备广泛采用陶瓷耐火辅助材料，如

前面提到的母合金熔炼和重熔过程需用到的坩埚

和漏斗，铸件制备用到的型壳和型芯以及气雾化粉

末制备用到的中间包、导流管等耐火材料，直接关

系到高温合金产品质量。陶瓷耐火材料及其使用

条件优选成为始终关注的问题。耐火材料在使用

过程中和高温合金熔体接触，会发生界面反应，陶

瓷与高温合金熔体界面反应问题早在 20世纪

80年代已受到关注[83]，随后不同成分高温合金与

陶瓷反应的研究陆续报道[84-87]。可见，高温熔体长

时浸泡下的陶瓷界面稳定性成为耐火材料应用的

主要考量因素。将不同种类的陶瓷材料制备成型

芯，用定向凝固方法制备等轴晶高温合金和陶瓷界

面反应试样，通过不同高度截取带型芯定向凝固合

金试样，可以一次实验中高通量获得不同耐火材料

高温下不同反应时间的定量数据，为耐火材料的优

选和使用条件的评价提供支撑[88]。相较以往研究

常采用液滴实验方法评价陶瓷和合金熔体的界面

行为[89]，这种方法测试效率更高。以氧化硅基陶瓷

材料为例，将等轴晶高 Cr镍基高温合金浇注进带

有陶瓷型芯的模壳，并进行定向凝固，将型壳以一

定速度抽拉出加热区，凝固冷却后在不同高度切取

横截面试样观察反应情况，并作定量金相分析，根

据抽拉速度和切取高度位置可以获得陶瓷在高温

合金熔体中的浸泡时间在 4～22 min范围内，并获

得不同浸泡时间下陶瓷界面反应情况的动力学曲

线（图 10）[90]。采用同步辐射 X射线聚焦反应区，

通过衍射分析反应产物。结果表明，在 1500 ℃
下，高温合金熔体和氧化硅基陶瓷耐火材料接触

4 min，反常反应区可控制在 5% 以内。随着浸泡时

间增加，反应区不断增大，在 18 min后反应生成的

瘤状物可达 25% [90]，反应产物组成元素来自合金

和陶瓷材料（图 10），严重破坏了耐火材料界面结

构稳定性，应加以避免。陶瓷材料被金属熔体侵蚀

形成孤岛状颗粒容易脱落进入合金，这也是零部件

中形成非金属夹杂物的原因之一。不同材质的其

他耐火材料（如氧化铝、氧化锆、氧化镁、氧化钇、

氧化钙等）均可以通过这种方法在同一模组下同炉

进行高效评价，为合金熔炼、重熔浇注和雾化制粉

用陶瓷耐火材料的选择和使用条件评价提供

支撑。

采用定向凝固的方式高通量优选等轴晶铸造

和高温合金粉末制备用陶瓷耐火料，结合同步辐射

高分辨粉末衍射分析，可在一个模组下同时测定不

同陶瓷耐火材料在高温熔体下不同浸泡时间的界

面稳定性，并确定不同阶段的反应产物，可用于陶

瓷耐火料（如型芯、型壳、坩埚、中间包、喷嘴等）的

优选和评价，支撑陶瓷界面反应控制和耐火料夹杂

形成倾向筛选。

 2.9    等温锻模用高温合金优选工艺定制

等温锻造是高温合金涡轮盘件近净成形的主

要方式之一，该工艺是将毛坯始终保持同一温度条

件下进行低变形速率锻造。等温锻模材料是

该技术的重要支撑。钛锆钼（titanium-zirconium-
molybdenum，TZM）钼基合金承温能力强，但抗氧

化性能较差，需在全封闭真空环境下使用，成本高

昂。铸造高温合金很早就被考虑作为大气环境下

使用的等温锻模材料，但常规成分的高温合金用于

等温锻造涡轮盘件时，承温能力不足[4]。高钨类镍

基高温合金以其高承温能力和低成本的优势，使得

该类合金成为大气环境下使用的等温锻模材料[91-96]。

由于等温锻模截面厚大，制备过程中容易产生严重

偏析，形成尺寸粗大且硬脆的反常相，如 M6C碳化

物[91]，影响模具性能和寿命，有时也会形成 （γ′+ α）
共晶[97]，虽然该 α相本身对力学性能影响不大，但

会攫取本应参与合金强化的 W、Mo等难熔元素，

因此也应适当予以关注。了解反常相的特性及其

形成条件，对于模具合金使用性能的提升具有重要

意义。采用等温凝固淬火和差热分析（differential
thermal analysis，DTA）结合的方式确定合金凝固顺

序及初生相的形成温度（图 11），尺寸达百微米级

的富 W的 M6C碳化物在 1375 ℃ 从液相直接析

出，该相是硬脆相，硬度可以达到 14 GPa，比高温

合金基体的硬度高出一个数量级，且极易开裂[92]。

研究表明， Co和 Ru元素加入以及 C元素降低可

有效抑制等温锻模用高温合金中反常相析出和宏

观偏析 [91-92，98]，进而提高模具使用性能和寿命，

Ta元素合理加入可提高合金抗氧化性能[99] 和中高

温力学性能[95]。合金凝固冷却至 1285 ℃ 时，（γ+
γ′）共晶析出，共晶旁边形成孤立液池，在后续凝固
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冷却中容易形成疏松缺陷。

在等温锻模铸造凝固工艺参数设置时，应尽量

避免在M6C碳化物和疏松形成的敏感温度（1375 ℃
和 1285 ℃）附近长时停留，在该温度段附近应采用

尽可能快的冷却速率。

 2.10    修复用高温合金粉末材料优选工艺定制

宽间隙钎焊（wide gap brazing，WGB）是一种高

温合金零部件裂纹和孔缺陷的修复方法 [100-101]。

在 WGB工艺过程中，修复的缺陷处需填充两种材

料（即填缝材料），一种是与基材同成分的粉末（即

支撑材料），另一种是低熔点钎焊材料（粘接剂），二

者混合使用，可将原始零件中裂纹和孔缺陷愈合。

WGB加热保温温度往往设置在基体材料和粉末支

撑材料固相线温度以下，钎焊材料熔点以上。以往

修复用材料的研究中，往往更倾向钎焊材料，忽略

支撑粉末的作用。实际上，在宽间隙钎焊过程中，

支撑粉末占据缝隙绝大部分空间，该区域性能也是

决定焊缝性能的关键因素之一。首先，支撑粉末的

选择（如尺寸、表面和内部质量）非常重要。其次，

支撑粉末的原始组织状态、工艺匹配性和工艺过程

中组织变化都决定该区域最终的性能。钎焊过程

中支撑粉末参与熔化的体积分数不大（粉末表面），

固态部分组织变化尤为重要，中心区域始终处于固

相区，修复后支撑粉末区域性能与原始粉末组织和

缺陷情况以及加热保温冷却过程热历史直接相

关。优选合适的支撑粉末以及与之相匹配的钎焊

工艺是获得高性能焊缝的关键。前面提到不同粒

度的粉末原始组织差异较大[77]，可以看到粗粉和细

粉相组成和硬度都有很大差异（图 12），会遗传给

最终块体材料影响制件性能，原始粉末中带有空心

粉缺陷[37，77]，也会直接遗传并保存到部件最终服役

状态。钎焊过程的热历史特别是冷却速率影响
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图 10    基于合金熔体反应动力学高通量实验的陶瓷辅材使用条件精确定制[90]

Fig. 10    Precise tailoring of the usage conditions of ceramic consumables based on high-throughput
experiments of alloy melt reaction kinetics[90]
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γ′相析出量和尺寸分布，更为直接地影响合金性

能 。 采 用 等 温 凝 固 方 法 将 保 护 环 境 下 高 温

合金粉末随炉缓慢加热到 1100、1150 ℃ 和 1200 ℃，

保温 30 s，快速空冷。结果表明，1100～1150 ℃
时，粉末基本保持原始树枝晶结构，在随后冷却过

程中 1150 ℃ 粉末析出体积分数约 40% 的 γ′相，在

枝晶干和枝晶间显示出不同的析出行为。其中枝晶

间析出体积分数约 3% 的较为粗大的 γ′相（300 nm），

枝 晶 干 区 域 大 量 析 出 体 积 分 数 37% 的 γ′相
（100 nm）[77]。经 1150 ℃ 处理，WGB支撑粉末区

域的纳米硬度达到 8.19 GPa，由于适当的工艺保证

适当含量和尺寸的 γ′相析出，WGB修复用支撑粉

末获得与同成分块体材料（如热等静压+过固溶处

理合金组织为平直晶界等轴细晶，纳米硬度 9.32 GPa；
同轴送粉增材制造合金组织为树枝晶结构，纳米硬

度为 8.61  GPa）以及快速凝固原始粉末中粗粉

 

Solidification sequence by ISQ and DTA

R
a
p
id

 p
a
s
s
a
g
e

Phase identification by XRD
Microstructure at different temperature in 

solidification process
2θ/(°)

30

In
te

n
s
it
y

40 50 60 70 80

M6C
MC
M3B2

1450

1400

1350

1300

1250

1200

1150

High W Superalloy

1398 ℃ liquidus

1375 ℃ M6C

1345 ℃ MC

1285 ℃ eutectic (γ+γ’)

1275 ℃ secondary γ’

1235 ℃ solidus

High W Superalloy +3Ru

1398 ℃ liquidus

1355 ℃ MC

1275 ℃ eutectic (γ+γ’)

1265 ℃ secondary γ’

1235 ℃ solidus

200 μm200 μm 200 μm200 μm

200 μm200 μm50 μm50 μm
Vickers

indentation

Vickers

indentation

M6CM6C

20 μm20 μm 20 μm20 μm

Secondary γ’Secondary γ’

Eutectic γ’Eutectic γ’

Eutectic (γ+γ’)Eutectic (γ+γ’) Eutectic (γ+γ’)Eutectic (γ+γ’)

Eutectic γ’Eutectic γ’

MCMC

MCMC

Eutectic γ’Eutectic γ’
γ+γ’γ+γ’

γ+γ’γ+γ’

100 μm100 μm 50 μm50 μm

M6CM6C

1375 ℃

T
e
m

p
e
ra

tu
re

/℃

LiquidLiquid
LiquidLiquid

SolidSolid

SS

SS

LL

LL

SolidSolid

Isolated

residual liquid 

(preferred 

site for 

porosity 

formation)

Isolated

residual liquid 

(preferred 

site for 

porosity 

formation)

 

图 11    基于合金凝固顺序的等温锻模用高温合金优选工艺定制[92]

Fig. 11    Optimized process tailoring of superalloy for isothermal forging die based on alloy solidification sequence[92]
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图 12    宽间隙钎焊工艺定制及其与热等静压和增材制造（AM）工艺制备合金的组织性能对比 [77]

Fig. 12    Tailoring of WGB process and microstructure-property comparison of bulk alloys prepared by HIP and AM[77]
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（100～150 μm粒径粉末，纳米硬度 8.61 GPa）相当

的力学性能，比超快凝固的细粉（＜32μm粒径粉

末，纳米硬度 6.65 GPa）硬度更高（图 12）。
WGB工艺优选定制中，需要关注支撑材料原

始粉末选择时的组织状态（粒度挑选）和粉末缺陷

（空心粉）情况，以及保温温度和冷却速率（γ′相含

量和尺寸控制），上述工艺控制综合因素最终决定

钎焊支撑粉末区域的性能。而以上粉末的考虑因

素，如粒度、内外部粒形（球形度、卫星粉、空心粉）

以及冷却速率控制 γ′相含量和尺寸，同样适用于增

材制造和粉末冶金制件。

 3    讨论

根据高温合金及其部件研制与生产过程中的

实际问题，挑选典型制备工艺开展精确定制研究，

研究过程中发现若干值得关注的现象，例如：（1）合
金气体含量（氧含量）相近而力学性能差异巨大，需

关注铸造和粉末高温合金中氧的存在形式及其影

响（母合金熔炼和重熔工艺过程，粉末制备、筛分、

转运和存储过程，粉末除气降氧处理工艺等）；（2）
同成分合金相变温度产生达 20 ℃ 的差异，需关注

热等静压及热处理过程中合金初始组织状态对相

变温度的影响（粉末热等静压固结成形、铸件或粉

末冶金件的热处理等）；（3）正常成分的合金由于工

艺控制差异导致组织和性能差异，需关注铸造、粉

末与增材制造合金以及钎焊修复所用材料与陶瓷

耐火材料中有害反常相与缺陷的影响等。上述需

要考虑的关键因素与工艺过程控制之间关联如

图 13所示。
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图 13    高温合金工艺过程控制若干考虑因素

Fig. 13    Noteworthy consideration factors of manufacturing process control in the superalloy
 
 3.1    氧的存在形式

合金的气体含量（如氧总量）相同，力学性能却

存在差异，可能与氧的存在形式相关。高温合金中

氧的不同存在形式对性能具有重要影响，不同状态

合金存在明显差别，铸造合金中的氧主要以固溶态

和化合态（如内部氧化物）形式存在；而高温合金粉

末中除固溶态和化合态（表面及内部氧化物）外，还

包括表面吸附（物理与化学吸附）氧（图 13）。
铸造合金：对于铸造高温合金，前期研究指出，

仅依靠常规气体含量评估高温合金洁净度存在局

限，且该指标与力学性能之间未必正向关联。氧以

游离态（固溶态：氧原子）和化合态（氧化物夹杂：

Al2O3、Cr2O3 等）两种形式存在，气体含量测定仅反

映总氧量。制备过程真空度是影响高温合金氧含

量的重要因素之一，真空度降低时易促使氧化物形

成，尽管总量通常较低（10−6 数量级），形成的少量

氧化物对总氧量贡献有限，仍可能显著损害合金力

学性能，尤其是塑性。在一些情况下，部分高温合

第 5 期 高温合金制备工艺精确定制：策略、方法与验证 15



金返回料虽与原始合金化学成分和总氧量相近，力

学性能却下降，可能与氧化物夹杂所占比例有关。

然而，高温合金中由于氧化物夹杂微量且弥散分

布，即便是在力学试样断口中都很难找到。通过电

子束钮扣实验汇聚氧化物，并与同步辐射 X射线衍

射技术结合，可实现对不同真空感应熔炼条件下高

温合金痕量氧化物夹杂的有效表征。研究结果表

明，真空感应熔炼真空度影响合金气体含量、氧化

物夹杂数量及多项力学性能指标。在较低真空度

下熔炼的合金，其总氧量与强度指标（如抗拉强度

和持久寿命）未发生明显变化，但氧化物夹杂数量

呈指数级增加，塑性指标（如断后伸长率与冲击韧

性）显著下降。值得注意的是，即便在较低真空条

件（100 Pa/（1～10） min）下重熔制备的合金，力学

性能仍满足合金技术标准，该类合金主要用于燃气

涡轮静止结构件。总体来看，痕量夹杂物对力学性

能，尤其是塑性和疲劳性能影响显著。这对静态部

件或可接受，但对某些转动部件（如涡轮盘或转子

叶片），不仅需要控制气体含量（总氧量），还应严格

控制氧化物夹杂占比和数量。

粉末合金：高温合金粉末制备、筛分、转运、存

储（增氧）与真空除气（降氧）过程中，氧的存在形式

也会显著影响粉末及后续固结成形部件的性能。

由于氧在高温合金中溶解度极低，除了粉末心部与

铸造合金中相似的氧存在形式外，其区别主要以表

面化合态（氧化物： NiO、Al2O3 等）和自由态（包括

表面物理吸附的含氧气体和化学吸附氧）形式存在

（图 13）。因此，应重点关注粉末表面氧元素，包括

表面氧化膜、不连续分布的氧化物以及吸附的多种

含氧气体。其中，在粉末表面形成氧化膜（NiO等）

随着粉末在空气中暴露逐渐增厚，这一部分氧很难

后续脱除。从制粉到固结前，粉末持续与环境介质

接触，氧含量短期内可达到平衡，并遗传至最终零

部件，对力学性能造成不利影响。具体而言，粉末

制备后接触空气会迅速形成氧化物或水合物表层，

并吸附氧气、水蒸气及含 C和 O元素的有机物。

随存储时间延长，表面氧化层增厚、吸附气体量增

加，宏观表现为氧含量上升。对比窄粒度分布的细

粉与粗粉发现：单颗粗粉氧化层更厚，而细粉因比

表面积大、数量多，总氧含量更高。为控制氧含量，

需采用真空除气工艺进行降氧处理。在除气升温

与保温阶段，粉末表面吸附的氧气持续脱附，物理

吸附水蒸气于 150 ℃ 左右出现脱附峰；表面水合物

分 解 释 放 水 蒸 气 （如 Ni（OH） 2→  NiO  +  H2O↑，
300 ℃），由分解反应生成的水蒸气也随温度升高

而脱附；化学吸附的金属碳酸盐及有机物热分解产

生 CO2 或 CO（如 NiCO3→ NiO + CO2↑，310 ℃）。

经上述有效降氧后，粉末在后续热等静压固结成形

中可维持低氧状态，并遗传至块体材料与零部件，

最终提升合金力学性能。通过上述粉末表面气体

脱附实验，结合粉末表面分析手段（如 XPS和 FIB-
TEM），也可为高温合金粉末中氧的存在形式判定

提供参考[102]。

在铸造和粉末高温合金中，不能仅仅关注氧总

量，也就是我们通常测试的气体含量，还要区分不

同存在形式的氧（固溶态氧、化合态氧化物夹杂、

表面吸附氧等），并综合考虑其对组织和性能的影

响。上述因素在工艺参数设定和工艺过程控制中

应加以考虑。

 3.2    同成分合金相变温度差异

多数高温合金需要经热处理才能使用，以调控

其显微组织达到所需力学性能。高温合金粉末需

经过热等静压固结成形，形成具有一定组织、形状

和功能的块体合金及构件。上述热工艺之前的原

始组织状态不同，会对最终使用态合金的组织性能

产生很大影响（组织遗传特性）。研究表明，高温合

金的原始组织差异会导致其后续热工艺过程相变

温度发生显著变化，主要表现在以下两方面：铸造

与粉末合金的组织结构差异引起的相变温度差异

以及工艺过程加热与冷却速率不同所引起的相变

温度差异。

合金原始组织的影响：合金原始组织对铸造合

金和粉末合金有着不同影响。

铸造合金：高温合金即使成分相同，不同取样

部位的相变温度也可能存在差异。例如，对同一根

定向凝固试棒的顶端和底端分别取样进行 DSC分

析，底端试样除液相线温度与顶端基本一致外，其

余相变温度均向低温偏移，同一炉合金同种相的相

变温度最高相差可达 20 ℃，但两者冷却曲线基本

重合。这种差异源于原始组织的不同：底端冷却速

率更快，枝晶间距小、偏析程度低，导致（γ+γ′）共晶

和低熔点 Ni5Hf相数量与尺寸减少，更易溶解，从

而引起相变温度降低。所以，决定后续热工艺过程

中合金相变温度的重要因素除了合金成分外，还有

原始组织状态。

粉末合金：在高温合金粉末中，粗粉与细粉因

原始组织及偏析行为不同而呈现相变特性差异。

粗粉冷却速率慢，枝晶间距更大，Ti、Nb、Ta等元素

偏析更为显著，促使析出相（如 γ′相和 MC碳化物）

增多，直接影响后续热工艺过程中 γ′相析出温度、
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稳定性及形核位置——偏析严重的区域（如枝晶间

或晶界）更易析出粗大 γ′相；相反，采用超快冷却

（105 ℃/s）的细粉因偏析相对较轻，γ′相形核受到抑

制。高浓度偏析元素不仅促进 γ′相析出，还会提高

合金硬度。这些偏析特征通过影响 γ′相析出行为

进一步遗传至块体合金中：在快速凝固（如气雾化

和增材制造）过程中，γ′相形成受冷却速率控制。而

在近热平衡工艺（如热等静压、热处理、钎焊等固-
固转变过程）中，粗 γ′相更易在原始粗粉 Ti、Nb、
Ta等元素的偏析区形成，且形成温度更高，稳定性

更好。加热过程中，细粉中析出的 γ′相尺寸较细

小，形成温度也相对较低。如果采用相同的热处理

温度，在原始粗粉和细粉区域，可能会产生不同的

微区显微组织。对于原始粉末颗粒粒度差异，可能

导致后续热等静压或者热处理合金在同一热处理

温度下微区显微组织和性能差异，该差异起源于粒

径差异，但更重要的是不同粒度粉末的分布状态，

如粒度级配或者粉末聚集状态有关。不同粒径的

粉末颗粒弥散随机分布，对最终组织的性能微区差

异影响小，而如果同种粒径的粉末聚集分布，分散

的微区变成累积放大区域，对组织和微区性能的影

响将成为值得关注的问题。

加热冷却速率和合金状态的影响：除原始组织

差异外，加热与冷却速率也会影响合金相变温度

值。在不同升降温速率（5、10、20 ℃/min和 40 ℃/
min）的 DSC实验中， 随着加热/冷却速率的增加，

相变温度分别向增大和减小的方向变化，其中，

DZ22沉淀强化型高温合金在冷却过程中次生 γ′相
析出温度最大相差 14 ℃[76]；而对 IN625固溶强化

型合金，5 ℃/min与 10 ℃/min冷却速率下固相线

温度最大差异达 19 ℃[82]。加热过程中不同粒度

的 IN625合金粉末 DSC相变温度差较小，在 2 ℃
以内[81]。热等静压态和铸态 IN625合金相变温度

相差最大，可达 40～45 ℃[82]。

综上所述，合金原始显微组织的差异以及升降

温速度的变化均会显著影响后续热工艺过程相变

温度。上述结果在实际工程应用的意义在于，针对

成分相同原始组织状态差异却较大的高温合金部

件（如截面尺寸差异大的复杂大型结构铸件或不同

粒径的粉末等），热处理温度选择要充分考虑不同

部位的显微组织差异导致的相变温度差和组织不

均匀。例如同一铸件不同部位的初熔温度（共晶

γ′等低熔点相）差异可能达到 20 ℃ 甚至更大，而合

金手册中相变温度通常只提供单一温度作为参考

值。因此在热处理工艺参数制定时，要充分考虑组

织差异导致的相变温度差异，拓宽温度窗口，设计

容限更宽的热处理工艺，制定宽裕度热处理制度，

实现高温合金区域差异化热处理工艺定制，同时在

热处理工艺实施过程中也需动态响应此类影响

因素。

 3.3    反常相与缺陷

镍基高温合金是目前综合性能最好且不可替

代的高温结构材料之一，随着新型合金的成分设计

空间逐渐变小，现有合金挖掘潜力和降低使用成本

将是重要的研究方向，高温合金的制备过程中出现

有害反常相和缺陷一直困扰着研究人员，使其成为

制约燃气涡轮发动机发展的一个重要因素[103]。值

得注意的是，上述十余年前的观点在当下依然具有

现实意义，针对缺陷和反常相的研究仍需持续深

化、不断扩展与完善相应的组织性能数据。在高温

合金的研发与制备中，除了常规强化相和显微组织

调控之外，还需高度重视反常组织及各类缺陷及其

对性能的影响。在合金成分确定的情况下，对反常

相和缺陷的有效控制很大程度上依赖于制备工艺

的优化，这也成为提升合金和构件性能与可靠性的

核心环节。

反常相：由于高温合金中初生相从液相中直接

析出，因此往往具有比次生相更大的尺寸。高温合

金中偏析效应可能导致凝固时形成大块初生反常

相，这类相通常具有较高脆性，其本身与基体界面

处极易萌生裂纹，从而严重损害材料力学性能。初

生反常有害相通常是制备过程应该关注的问题，需

要从源头控制。而对于传统次生有害相（如最常见

的 TCP相），通常要关注服役过程有害相的析出及

其对服役性能的不利影响。高温合金中几种典型

的初生反常相包括：高钨高温合金中初生 M6C型

碳化物[91-92, 95, 104] 和初生 α-（W，Mo）相[97]、高铬合

金中初生 α-（Cr，Ni）相 [105-108]，高铝合金中初生

β-（NiAl）相[109-112]，以及高钨钼合金中初生 μ相[113]。

其中，初生 M6C碳化物尺寸可达数十至上百微米，

硬度高达 14 GPa；初生 α与 β相硬度也可达 6 GPa，
远高于合金基体（平均约为 4 GPa）。μ相作为一种

常见的 TCP相，通常以针片状形态从固相中析

出[114-116]。然而在合金化程度更高的体系中，偶尔

会在铸态下直接从液相中析出初生 μ相[113]。该类

μ相尺寸粗大且硬度极高，对材料性能的危害更为

显著。值得注意的是，在含有初生 μ相的合金中，

通常在后续热处理或长期高温服役热暴露过程中

会析出针片状次生 μ相，两者共同作用，进一步加

剧对材料性能的不利影响。因此，为抑制上述几种
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脆性有害相析出，在关注成分控制的同时需合理控

制凝固过程冷却速率，使其快速通过反常相的敏感

析出温度区间。如遇尺寸大且结构复杂的特殊构

件，也可通过局部成分调整，牺牲部分力学性能来

保证工艺性能。

缺陷：除反常相外，高温合金中也会出现孔缺

陷、裂纹、宏观偏析、非理想形态粉末或凸出正常

型面的瘤状物缺陷。常见的缺陷有高钛铸造高温

合金在凝固过程中产生的疏松和缩孔，这些缺陷会

显著降低合金力学性能。通过特殊设计的枝晶间

熔体凝固控制工艺配合精确定制的壳型温度和抽

拉速度工艺参数组合，可以减少或消除疏松和缩孔

缺陷[44]。高 γ′含量高温合金增材制造过程产生容

易产生热裂纹，采用可控快速加热冷却实验获得粉

末在不同热历史下的显微组织，对比高能束熔覆组

织特征，可确定合金打印过程热影响区温度和热裂

温度敏感区间[117-118]，为增材制造高温合金热裂缺

陷控制提供支撑。高钨合金中由于反常相、疏松和

宏观偏析的叠加产生[92，98]，会影响等温锻造模具的

性能和寿命，了解其形成机理，通过成分调整和工

艺优化可有效控制反常组织和缺陷形成。气雾化

制粉工艺过程中形成非理想形态粉末，如卫星粉和

空心粉等[37, 77, 119-121]，卫星粉会影响粉末冶金工艺

中松装和振实密度以及增材制造工艺过程粉末床

的铺贴性能和同轴送粉的流动性。制粉时形成空

心粉缺陷，若作为宽间隙钎焊支撑材料使用，可能

因始终处于固相状态而将“空心”结构遗传至最

终块体材料。在增材制造过程中，空心粉同样可能

混入成形件，对微区局部熔化产生影响。粉末冶金

热等静压固结成形和热处理后，空心粉可能与热诱

导孔洞存在关联。因此，必须在粉末制备阶段对粉

末的内外部形貌（卫星粉、球形度、空心粉等）予以

严格控制。另外，高温合金熔体易与陶瓷型壳或型

芯发生界面反应，形成瘤状物[90]，破坏铸件内外表

面完整性，导致零件报废。通过高通量实验优选耐

火陶瓷材料，并严格控制熔体与陶瓷接触的温度区

间和时间，可有效抑制此类界面反应，保障零件内

外表面质量。上述反常相和缺陷的形成会对合金

乃至部件的性能产生不利影响，通过揭示反常相和

缺陷的形成机理，找到其控制手段，为高温合金质

量稳定控制和性能提升提供支撑。

在材料研究阶段，小试样（试棒）作为常用研究

对象，其组织差异较小，因此相变温度差异小且反

常组织或缺陷出现的概率较低；而在实际构件制备

过程中，由于结构更为复杂、尺寸更大，成型条件更

为严苛，多因素耦合作用导致同一合金体系中构件

不同位置的组织可能存在一定差异，进而影响相变

温度和反常相与缺陷的形成倾向。一般而言，构件

反常相与缺陷的形成倾向显著高于试棒，而构件对

组织与性能控制的要求也远高于试棒[44-45]。因此，

通过合理的实验方案设计，在近生产条件下系统研

究反常组织与缺陷的形成机理及控制方法，并考察

相应组织状态下性能表现，显得尤为重要[103]。

持续深化上述几类现象的形成机理与控制机

制的研究，将为高温合金及其部件的制备工艺技术

以及未来服役可靠性提供关键的理论支撑与技术

储备。

 4    结语与展望

高温合金作为航空发动机及工业燃气轮机的

关键战略材料，其制备工艺的精确控制与材料成分

设计具有同等重要的地位。尤其当前，镍基高温合

金最高服役温度已达熔点的 90%，逐渐逼近材料物

理极限，使得制备工艺研究的重要性日益突显，工

艺参数精确定制与工艺过程稳定控制已成为行业

焦点。为实现上述目标，必须在工艺参数制定过程

中确保每一环节均有理论依据。然而，部分关键数

据难以在实际生产过程中直接获取，因此往往需要

借助精心设计的针对性实验方法，结合明确的定制

策略及有效的验证手段，准确获取关键信息，最终

为工艺优化与定型提供可靠支撑。

主/辅材工艺优化：结合科研生产中实际问题，

梳理高温合金研制生产流程，聚焦高温合金熔炼和

重熔、气雾化制粉和铸件浇注等几个液-固工艺过

程，以及高温合金粉末存储转运、除气降氧处理、

固结成形及热处理等固-固转变典型过程。借助高

通量实验设计、同步辐射先进表征技术等，开展制

备工艺精确定制研究，追溯其对成形、组织性能调

控的影响机制，并适时进行工艺有效性验证。实现

基于气体总含量和氧化夹杂物定量评价的合金熔

炼/重熔真空度定制、基于粉末制备粒度粒形协同

控制的气雾化工艺参数定制、基于枝晶间熔体凝固

控制的铸造凝固孔缺陷抑制工艺定制与验证、基于

小环境高通量试验的粉末存储条件优选与控制、基

于气体脱附特征温度的粉末除气降氧工艺精确定

制与验证、基于快速组织转变的粉末热等静压固结

成形工艺高效定制以及基于原始组织相变温度差

异的合金宽裕度热处理制度定制。结合不同工艺

过程需求，优选适配的辅助材料使用条件，包括陶
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瓷耐火材料、等温锻模材料、修复用材料等。开展

基于合金熔体反应动力学高通量试验的陶瓷耐火

辅助材料优选、基于合金凝固顺序的等温锻模用材

料优选工艺定制以及基于支撑粉末组织演变的修

复用材料使用条件优化等过程的精确调控。通过

有针对性的高效实验设计与工艺适配性评估，实现

主材、辅助材料与工艺参数协同优化。

值得关注的现象：研究进一步揭示对传统认知

具有修正意义的几种现象。气体含量相近的合金

因内生氧化物夹杂含量差异可达两个数量级导致

性能显著差异，突显出纯净度评价须关注氧的存在

形式，不能仅仅关注氧总量；同一成分合金因初始

组织状态差异可导致超过 20 ℃ 的相变温度波动，

是一个较宽的范围，而在合金手册中特定相的相变

温度通常只是单一数值，粉末粒度级配以及粗/细
粉的弥散/聚集分布状态可能遗传影响后续块体合

金的显微组织，这就要求后续热工艺（热等静压、热

处理等）必须具备更宽的参数容限和工艺裕度；固

定成分的合金，由于工艺差异导致大块初生硬脆反

常相的形成，疏松、缩孔、热裂纹和空心粉缺陷形

成，发生陶瓷与合金熔体界面反应形成瘤状物破坏

铸件内外表面等情况，需要通过工艺优化或特殊新

工艺设计对反常相和缺陷加以控制。上述现象应

作为高温合金工艺过程稳定控制的考虑因素。

工艺参数中线和上下限：“工艺精确定制”理

念及其演进始终应以提升材料性能与构件可靠性

为核心，以科学依据确定工艺最优参数（中线），并

致力明确工艺窗口的边界（上下限），系统提升工艺

控制的覆盖度与适应力。上述不同制备工艺精确

定制研究，共性问题实际是要探寻工艺参数最优

解，而在实际生产中，我们更加关注的是工艺参数

上下限。通过优先锁定最优线，确立工艺理想状

态；通过严谨地探索和验证工艺参数的极限边界条

件，知晓其承受原材料变化、设备波动和环境干扰

等因素的能力范围，从而在保障产品质量的前提

下，为生产操作提供安全的调整空间，为最终构建

起高效、稳健且可持续的工艺体系提供支撑。

材料-工艺-质量-人员：结构材料的设计不单只

为力学性能提升，有时为了兼顾合金工艺性能，需

在保持合金原始性能或者甚至略微牺牲力学性能

的情况下对成分进行优化调整。工艺的制定需要

考虑生产现场实际，具备可操作性，前面提到的工

艺最优中线是理想目标，工艺设计还需考虑一定保

险系数进而给出参数控制的上下限等，可在工艺正

常波动时依然确保材料和构件满足设计要求。考

虑成形工艺对试棒与构件材料性能的差异性影

响。按照既定的工艺严格控制，产品质量应稳定输

出。技术与质量密不可分，工艺技术是质量管理的

基石，质量管理则是技术有效发挥作用的保障。在

产品质量出现异常波动时，可能存在因为人员操作

或者设备因素导致的工艺过程出现偏差的现象，技

术人员应能够通过系统检查逆向推出材料制备过

程中实际经历的工艺条件。这种能力依赖于长期

扎实的技术积累，即将大量已有研究成果、实验现

象与理论融会贯通，有时也需要补充设计实验和复

盘，以解决生产实际问题。

未来发展与挑战：在未来高温合金工艺研究

中，应着力加强多尺度、多物理场耦合模拟仿真，深

度融合人工智能（artificial intelligence， AI）技术，充

分释放制造过程中“感知-分析-决策-执行-学习”

一体化协同潜力。通过在线监测、机器学习、实时

反馈控制并集成数字孪生等关键技术，构建工艺参

数的闭环优化体系。同时，进一步深化对高温合金

中反常组织与缺陷形成机制的认识，建立覆盖铸

造、粉末冶金、锻造、增材制造、钎焊等多种工艺路

线的组织性能统一评价体系，推动“一材多用”理

念的深入实践。值得注意的是，在近年来表征技术

快速发展的大背景下，我们工艺定制研究过程中也

要避免陷入“先进表征手段驱动研究”的误区，更

应坚持“创新导向驱动”以推动科研工作。与此

同时，随着 AI技术日益成熟，其应用已是大势所

趋，但在积极引入 AI技术的同时也需加强监管，警

惕数据毒化等潜在风险，并防范对 AI的过度依赖，

在探索 AI对工艺精确定制辅助作用的同时，须确

保最终决策权仍由人掌握，实现人机协同的智能化

制造。最终，通过工艺精确定制与智能控制的系统

融合，有望实现高温合金部件制造全流程的“质量

可预测、性能可设计”，为新一代高端装备的研发

提供更加可靠的材料与工艺支撑。

工艺定制三步走：工艺控制需从单一指标监控

走向多因素协同调控，逐步从经验积累走向理论指

导的精细设计。不但要不断提升工艺定制精度，还

要尽量丰富工艺参数变量，拓展其广度，识别尽可

能多的工艺参数影响因素变量，随即完善工艺参数

控制变量，扩充工艺参数指标参量，提高工艺的可

执行和可操作性。通过工艺参数制定和优化（目

标）和工艺过程精细控制（过程），获得高质量高性

能产品输出（结果）。实践可分“阶段性三步走”：

首先，面向应用的基础研究解决“行与不行”的问

题；其次，近生产条件的实验验证着力应对“稳与
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不稳”的挑战；最后，分阶段的工程应用最终评判

“好与不好”的实际效能。通过不断丰富工艺参

数体系变量和过程控制优化迭代，支撑高温合金工

艺技术实现可持续高质量发展。 
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