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摘要：研究一种耐腐蚀单晶高温合金在 760 ℃/800 MPa、980 ℃/250 MPa和 1120 ℃/130 MPa条件下的蠕变性能，

采用扫描电镜和透射电镜分析蠕变断裂组织、断口特征和位错形貌。结果表明：合金在 760 ℃/800 MPa、980 ℃/
250 MPa和 1120 ℃/130 MPa条件下具有良好的蠕变性能，合金的蠕变曲线表现出基本相同的三阶段蠕变特征，随

着温度升高和应力降低，蠕变初始阶段和加速阶段的寿命占比都缩短，而蠕变稳态阶段寿命占比增加。与 980 ℃/
250 MPa和 1120 ℃/130 MPa相比，在 760 ℃/800 MPa条件下起始阶段的蠕变速率较大。在 760 ℃/800 MPa条件

下，合金 γ′相基本保持立方化形态，基体通道中形成的位错缠结和切割 γ′相形成的层错对合金进行强化，合金蠕变

断裂形貌为类解理和韧窝混合断裂。在 980 ℃/250 MPa和 1120 ℃/130 MPa条件下，合金发生明显的筏排化，γ′相
和 γ基体完成拓扑反转；γ/γ′相界面上形成了高密度的位错网对合金进行强化，未形成层错，蠕变后期位错切入

γ′相，蠕变断裂形貌为韧窝断裂。在 1120 ℃/130 MPa条件下，蠕变过程中析出少量的片状 σ相，合金具有良好的组

织稳定性。
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Creep properties of a corrosion resistant single crystal superalloy
at different temperatures
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（Science and Technology on Advanced High Temperature Structural Materials Laboratory，AECC Beijing Institute of Aeronautical

Materials，Beijing 100095，China）

Abstract: The creep properties of a corrosion resistant single crystal superalloy at 760 ℃/800 MPa，980 ℃/250 MPa and 1120 ℃/

130  MPa  are  investigated.  The  creep  fracture  microstructure， fracture  characteristic  and  dislocation  morphology  under  different

conditions  are  analyzed  using  scanning  electron  microscopy（SEM） and  transmission  electron  microscopy（TEM） .  The  results

indicate that the alloy exhibits good creep performance at 760 ℃/800 MPa，980 ℃/250 MPa and 1120 ℃/130 MPa，with its creep

curves showing similar three-stage creep characteristics. As temperature increases and stress decreases，the creep lives of the initial

and acceleration stages becomes shorter，while the creep life of the steady-state stage increases. Compared to 980 ℃/250 MPa and

1120 ℃/130 MPa，the creep rate during the initial stage is faster at 760 ℃/800 MPa. Under 760 ℃/800 MPa conditions，the γ′ phase

retains  its  cuboidal  morphology.  The  dislocation  tangles  forming  in  the  matrix  channels  and  stacking  faults  forming  from  some

dislocation cutting γ′ phase have a reinforcing effect. The creep fracture morphology of the alloy involves cleavage-like and ductile

dimple  mixed  fracture.  At  980 ℃/250  MPa  and  1120 ℃/130  MPa， the  alloy  exhibits  obvious  rafting  behavior  and  topological

inversion of γ′ phase and γ phase has finished. A high-density dislocation network forming at the γ/γ′ interfaces have a reinforcing

effect. No stacking faults are observed to form. Dislocations cut into the γ′ phase during the later stage of creep.The creep fracture

morphology is  dominated by ductile  dimple fracture.  At 1120 ℃/130 MPa，a small  amount of  lamellar  σ phases precipitate  along
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specific directions in the alloy，indicating good microstructural stability.

Key words: single crystal superalloy；creep property；microstructure evolution；fracture characteristic；dislocation morphology

  

相对于定向柱晶高温合金和等轴晶高温合金，

单晶高温合金由于基本消除晶界而获得优异的拉

伸、疲劳、蠕变和抗氧化等综合性能，使其成为先

进航空发动机涡轮叶片的首选制备材料[1-3]。蠕变

为高温下作用于材料的应力，虽然低于其屈服应

力，但仍会产生与时间相关的塑性变形。在长期恶

劣的服役环境中，单晶高温合金叶片主要受到载荷

为高速旋转产生的巨大离心力，叶片在高温条件下

发生蠕变变形是不可避免的，制备材料的蠕变性能

是发动机可靠性的一个重要衡量指标[4]，因此研究

合金的蠕变性能至关重要。

单晶高温合金的蠕变性能与其化学成分、定向

凝固工艺、热处理工艺、晶体取向等因素密切相

关[5-7]。在中温高应力和高温低应力等不同条件下

单晶高温合金的蠕变变形特征、断裂机制、组织演

变和位错形貌都不相同[8-9]，而且发动机涡轮叶片

不同部位的服役温度和承载应力也各不相同，因此

需要研究叶片承制合金在不同温度与应力条件下

的蠕变性能。

与陆基发动机相比，舰载发动机在海洋环境的

高温、高湿、高盐雾、高酸性废气等多种因素耦合

作用下，极易发生严重的腐蚀问题。随着舰载发动

机的发展要求，涡轮叶片热腐蚀问题受到重点关

注[10]；由于燃油中含有硫，燃烧后形成硫酸盐沉积

在涡轮叶片上，促进叶片的高温氧化，降低涡轮叶

片的服役寿命[11]。本实验合金为满足舰载发动机

的研制需求而发展的一种耐腐蚀单晶高温合金，该

合金含有较高的 Cr含量，具有良好的热腐蚀性能、

抗氧化性能和力学性能，且具有良好的组织稳定

性[12]。目前对于耐腐蚀单晶高温合金的蠕变性能

研究较少，本工作主要研究该新型耐腐蚀单晶高温

合金在不同温度的蠕变性能、断口特征、蠕变组织

演化规律和位错形貌特征，为舰载发动机涡轮叶片

的设计与合金应用提供数据支持。

 1    实验材料与方法

实验材料为新型镍基耐腐蚀单晶高温合金，

其化学成分见表 1。在真空单晶炉上制成尺寸为

ϕ15 mm×160 mm的单晶合金试棒。采用劳埃 X射

线背反射法确定试棒的结晶取向，[001] 结晶取向

偏差在 10°以内。试棒经 1270 ℃/1 h+1280 ℃/2 h+
1290 ℃/2 h+1300 ℃/4 h，  AC +1120 ℃/4 h，  AC +
870 ℃/24 h， AC标准热处理后，加工成标准的蠕变

试样，尺寸如图 1所示。分别在 760 ℃/800 MPa、
980 ℃/250 MPa、1120 ℃/130 MPa条件下测试合金

的蠕变性能。采用光学显微镜、扫描电镜和透射电

镜观察合金不同状态下的显微组织和断口。

  
表 1    实验合金的化学成分（质量分数/%）

Table 1    Chemical compositions of experimental alloys
（mass fraction/%）

Cr Co Mo W Ta Re Al Hf C Ni

7.1 10.4 1.5 4.3 7.1 3.6 5.8 0.2 0.01 Bal.
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图 1    蠕变测试试样
Fig. 1    Creep test specimen

 

 2    结果与分析

 2.1    合金组织

图 2为合金铸态组织和热处理组织。由图 2
可以看出，合金的铸态组织由 “十”字花样的枝晶

组成，分为枝晶干和枝晶间区域，一次枝晶均匀分

布，二次枝晶臂相互平行。枝晶间含有共晶相、显

微疏松和极少量的碳化物。标准热处理后，合金枝

晶干变得模糊，枝晶偏析基本消除，未见残余共晶

和初熔，获得细小规则立方化较好的 γ′相组织。

 2.2    合金的蠕变性能

在不同条件下合金的蠕变曲线如图 3所示。

由图 3可以看出，在不同测试条件下，合金均具有

较长的蠕变寿命和良好的蠕变性能。不同条件的

蠕变曲线基本具有三阶段蠕变特征：非常短的蠕变

初始阶段、较长的稳态蠕变阶段和较短的蠕变加速

阶段，但是不同条件下的各阶段寿命占比存在差
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别。在三种测试条件下，760 ℃/800 MPa的蠕变初

始阶段和蠕变加速阶段寿命占比相对较长，980 ℃/
250 MPa的蠕变初始阶段相对较短，蠕变加速阶段

相对较长，而 1120 ℃/130 MPa条件下，蠕变初始阶

段和蠕变加速阶段都较短，稳态蠕变阶段相对较

长。因此，随着温度升高和应力降低，蠕变初始阶

段和加速阶段的寿命占比都缩短，而蠕变稳态阶段

寿命占比增加。
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图 2    合金铸态（a）和热处理（b）组织

Fig. 2    As-cast （a） and heat-treated （b） microstractures of alloys
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图 3    合金在不同条件下的蠕变曲线　（a）760 ℃/800 MPa， 完整曲线；（b）760 ℃/800 MPa， 初始阶段；
（c）980 ℃/250 MPa；（d）1120 ℃/130 MPa

Fig. 3    Creep strain curves of alloys at different conditions　（a）760 ℃/800 MPa， complete curve；
（b）760 ℃/800 MPa， initial stage curve；（c）980 ℃/250 MPa；（d）1120 ℃/130 MPa
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在不同测试条件下合金的蠕变性能如表 2所

示。由表 2可见，蠕变测试时，试样加载初期首先

发生弹性应变，不同测试条件下的弹性应变量不

同，980 ℃/250 MPa最大，760 ℃/800 MPa次之，而

1120 ℃/130 MPa最小，这主要由不同温度下合金

的弹性模量和加载应力的不同所致。与 980 ℃/
250 MPa和 1120  ℃/130 MPa相 比 ， 在 760  ℃/
800 MPa条件下起始阶段的蠕变速率较大，塑性应

变 0.5% 和 1.0% 的寿命分别为 2 h和 3 h，只占总

寿命的 0.54% 和 0.82%。

 2.3    蠕变断口

图 4为合金不同测试条件蠕变断口形貌。在

760 ℃/800 MPa条件下，蠕变断口无缩颈特征，断

口由高低不平、取向不同的解理小平面和撕裂棱组

成，可见不明显的河流状花样；高放大倍数下可见

解理平面上存在少量的方形韧窝，韧窝底部为四方

形小平面，小平面中心为圆形显微孔洞，源于铸造

过程的显微疏松、热处理过程中产生固溶孔洞或者

 

表 2    合金在不同条件下的蠕变性能
Table 2    Creep properties of alloys at different conditions

Creep condition
Elastic
strain/%

Time to 0.5% plastic
strain /h

Time to 1.0% plastic
strain /h

Time to 2.0% plastic
strain /h

Rupture
life/h

Rupture
strain/%

760 ℃/800 MPa 0.55 2 3 33 367.8 22.6

980 ℃/250 MPa 0.77 130 183 224 354.9 20.7

1120 ℃/130 MPa 0.18 47 115 155 185.0 11.8
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图 4    合金不同条件的蠕变断口形貌　（a）760 ℃/800 MPa；（b）980 ℃/250 MPa；（c）1120 ℃/130 MPa
Fig. 4    Creep fracture surface morphologies of alloy at different conditions　

（a）760 ℃/800 MPa；（b）980 ℃/250 MPa；（c）1120 ℃/130 MPa
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塑性变形过程中产生的蠕变空穴。因此 760 ℃/
800 MPa条件下合金蠕变断裂机制为类解理和韧

窝混合断裂，这与 DD9合金的中温持久断裂特征

相同 [13]。在 980 ℃/250 MPa和 1120 ℃/130 MPa
条件下，断口表现出明显的缩颈特征，并有大量的

韧窝，其深度存在差别；随着温度升高，韧窝的尺寸

增大，大部分韧窝仍为方形，只是其方形特征不如

760 ℃/800 MPa条件下的明显，方形韧窝中的小圆

孔尺寸更大，其特征与 CMSX-4合金断口特征相

同 [14]。因此，980 ℃/250 MPa和 1120 ℃/130 MPa
条件下合金蠕变断裂机制为韧窝断裂。综上所述，

耐腐蚀单晶高温合金不同温度下的断裂机制与其

他单晶高温合金具有相同的规律。

 2.4    断裂试样扫描电镜组织

图 5为合金蠕变断裂试样距离断口 5 mm处的

纵剖面组织，应力加载方向如图中箭头所示。由

图 5可以看出，在 760 ℃/800 MPa条件下，γ′相基

本保持立方化形态，对比热处理组织其尺寸稍有增

加，未发生筏排化现象；但由于蠕变伸长导致 γ′相
和 γ通道的尺寸沿垂直应力方向明显大于平行应

力方向，且 γ通道呈波浪弯曲状，不再是未变形前

热处理后的平直形态。在 980 ℃/250 MPa条件下，

合金已发生明显的筏排化，且处于解筏阶段，通过

筏排形状可大致判断筏排垂直于应力方向；γ相已

不再为连续的基体组织，其形状长短各异，形成孤

立的岛状组织，周围为连续的 γ′相，这就是所谓的

“拓扑反转”现象[15]。在 1120 ℃/130 MPa条件

下，γ′相的筏排化程度明显高于 980 ℃/250 MPa条

件下的筏排化程度，筏排的厚度增加，也发生相同

的“拓扑反转”现象，合金中沿一定方向析出少量

的片状 TCP相。这说明合金具有良好的组织稳定

性，这与该合金高温长期时效的研究结果一致[12]。
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图 5    蠕变断裂试样距离断口 5 mm处的显微组织　（a）760 ℃/800 MPa；（b）980 ℃/250 MPa；（c）1120 ℃/130 MPa
Fig. 5    Microstructures apart from 5 mm to the fracture surface of ruptured specimen　（a）760 ℃/800 MPa；

（b）980 ℃/250 MPa；（c）1120 ℃/130 MPa
 

单晶高温合金在 760 ℃ 的持久或蠕变过程中，

由于温度较低，化学元素的扩散速率也较低，γ′相一

般不会发生筏排化。DD9合金在 760 ℃/600 MPa
条件下经过大于 10000 h的蠕变变形，DD6合金在

760 ℃/758 MPa条件下经过大于 500 h的持久变

形，γ′相都仍保持立方状[16-17]，本实验结果与上述

研究结果一致。在高温低应力持久或蠕变条件下，

温度较高，化学元素的扩散速率也较高，γ′相形成筏

排组织。完善的筏排结构能够有效地降低合金变

形速率，进而提高合金的蠕变寿命[18]。γ′相粗化方

向由应力加载方向及合金 γ相和 γ′相的晶格错配

度决定[19]。实验合金的晶格错配度为负值，在拉应

力下筏排化垂直于应力方向。筏排化形态受扩散

温度的影响，随着温度升高，筏排厚度增加。

高温合金的一个关键指标为组织长时稳定性。

由上述结果可以看出，合金只在 1120 ℃/130 MPa
断裂组织中析出了少量 TCP相，其尺寸为 2～

15 µm，体积分数约为 0.05%。由图 5还可以看出，

TCP相沿固定的方向析出。TCP相具有非常复杂

的结构，其晶胞尺寸大于合金基体相和强化相的晶

胞尺寸，所以 TCP相析出障碍很大[20]。TCP相沿

原子密排面析出，能够降低体系能量，减少障碍，因

此观察到的 TCP相沿一定方向析出[21]。对合金

1120 ℃/130 MPa下断裂试样中 TCP相进行能谱分

析，结果见表 3。可以看出，TCP相中含有 Re、Co、
W、Ta、Al等元素。TCP相降低合金的蠕变性能，

这是因为 TCP相为脆性相，容易产生显微裂纹；且

 

表 3    在 1120 ℃/130 MPa条件下合金断裂试样析出
TCP相的能谱分析结果（质量分数/%）

Table 3    EDS analysis results of TCP phase in the ruptured
specimen at 1120 ℃/130 MPa（mass fraction/%）

Re Co W Ta Al Cr Mo Ni

17.8 6.3 5.5 5.2 4.9 4.6 2.7 Bal.
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TCP相含 Re等强化元素，它的析出会导致基体强

度降低，也容易导致显微裂纹的产生。

 2.5    断裂试样透射电镜组织

图 6为不同条件下合金蠕变断裂组织的透射

电镜形貌。由图 6可以看出，在 760 ℃/800 MPa条

件下，位错在 γ相中运动，局部位错密度较大并形

成了位错缠结，部分位错以单个位错、位错对形式

切割 γ′相，有些位错分解形成两个不全位错和层

错[22]。由于位错分解形成不全位错加层错的位错

组态可抑制位错的交滑移、增加位错运动的阻力，

因此有利于提高合金的蠕变抗力[23]。中温下单晶

合金中开动八面体滑移系，滑移系较少，位错运动

没有形成位错网，只形成了位错缠结。在 980 ℃/
250 MPa和 1120 ℃/130 MPa条件下，合金开动八

面体和六面体滑移系，γ/γ′相界面形成高密度的位

错网，部分位错以单个位错和位错对的形式切入

γ′相，未见层错，这是因为单晶合金随蠕变实验温度

升高，层错能增加，位错切入 γ′相分解形成层错的

阻力增加 [23]。1120 ℃/130 MPa条件下可见片状

的 TCP相，经选区衍射分析，TCP相为 σ相。

单晶高温合金的组织为 γ基体中 γ′相以共格

方式析出。蠕变初期位错在基体通道中发生滑移

和交滑移。随蠕变进行位错在基体通道中塞积，产

生应力集中与形变强化，使蠕变速率降低，直至进

入蠕变稳态阶段。在稳态蠕变期间，中温变形机制

是位错在基体中滑移和剪切 γ′相，并形成层错；在

高温下合金变形机制为位错绕过机制，基体通道中

的位错具有不同的柏氏矢量，在进行长程交滑移的

同时，相遇并发生位错反应，于是在 γ/γ′相界面上形成

了高密度的位错网，能有效阻碍后续位错的切入[7]。

在蠕变加速阶段，较多位错切入 γ′相中，形变抗力

降低，随着蠕变变形进行，显微裂纹产生并扩展，试

样有效承载面积不断减小，承载有效应力不断增

大，形变速率逐渐增加，最终导致蠕变断裂。

 3    讨论

合金在不同温度下具有不同的蠕变特征是因

为合金组织和位错变化不同而导致的。单晶高温

合金的组织结构为立方 γ′相共格分布在 γ基体

中。合金受到拉伸载荷时，位错首先在基体通道中

发生滑移和交滑移。随时间增加，运动位错在基体

通道中塞积，产生应力集中，并引起形变硬化效应，

致使合金的应变速率降低，直至蠕变进入稳态阶

段。与高温条件相比，760 ℃/800 MPa条件下，温

度较低，开动的滑移系较少，形成的位错也较少，产

生的形变硬化较慢，因此具有较长的蠕变初始

阶段。

进入稳态蠕变阶段，760 ℃/800 MPa条件下位

错形成大量的位错缠结，位错切入 γ′相形成层错，

位错缠结和层错都对合金起到强化作用。合金在

980 ℃/250 MPa和 1120 ℃/130 MPa条件下，开动

八面体和六面体滑移系，γ/γ′相界面形成了高密度

的位错网，能够阻止后续位错切入 γ′相[7]；与 760 ℃/
800 MPa条件下相比，温度较高，合金元素扩散速

率较高，γ′相筏排化。稳态蠕变期间，合金基体中的

高密度位错产生的形变硬化效应和共格应力场使

得合金具有较低应变速率[23]。

在蠕变加速阶段，较多位错切入 γ′相中，蠕变

抗力减小，显微裂纹产生并扩展，试样有效承载面

积不断减小，蠕变速率逐渐增大，最终导致蠕变断

裂。由于中温下开动的是八面体滑移系，裂纹沿

（111）面扩散，形成了类解理和韧窝混合断口，而高

温下形成了韧窝断口。高温条件下随着筏排解筏，

合金的共格相界面逐渐消失，与中温下 γ′相仍保持

立方状相比，蠕变速率增加较快，因此合金在中温
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图 6    合金在不同条件下蠕变断裂试样的透射电镜图
（a）760 ℃/800 MPa， 位错；（b）980 ℃/250 MPa， 位错；

（c）1120 ℃/130 MPa， 位错；（d）1120 ℃/130 MPa， TCP相

Fig. 6    TEM images of creep ruptured specimens at different
conditions　（a）760 ℃/800 MPa， dislocation；（b）980 ℃/
250 MPa， dislocation；（c）1120 ℃/130 MPa， dislocation；

（d）1120 ℃/130 MPa， TCP phase
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下具有较长的蠕变第三阶段。

 4    结论

（1）合金热处理后获得细小规则立方化较好的

γ′相组织，合金在 760 ℃/800 MPa、980 ℃/250 MPa
和 1120 ℃/130 MPa条件下具有良好的蠕变性能，

合金的蠕变曲线表现出基本相同的三阶段蠕变特

征，随着温度升高和应力降低，蠕变初始阶段和加

速阶段的寿命占比都缩短，而蠕变稳态阶段寿命占

比增加。与980 ℃/250 MPa和1120 ℃/130 MPa相比，

在 760 ℃/800 MPa条件下起始阶段的蠕变速率较大。

（2）760 ℃/800 MPa条件下，合金 γ′相基本保

持立方化形态，基体通道中形成的位错缠结和切割

γ′相形成的层错对合金进行强化，合金蠕变断裂形

貌为类解理和韧窝混合断裂。

（3）980 ℃/250 MPa和 1120 ℃/130 MPa条件

下，合金发生明显的筏排化，γ′相和 γ基体完成“拓

扑反转”；γ/γ′相界面上形成高密度的位错网对合

金进行强化，未形成层错，蠕变后期位错切入 γ′相，

蠕变断裂形貌为韧窝断裂。在 1120 ℃/130 MPa条

件下，蠕变过程中析出少量的片状 σ相，合金具有

良好的组织稳定性。 
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