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一种第四代镍基单晶高温合金的组织稳定性

韩世超1，2，谢　光2，卢玉章2，王　栋2，郑　伟2，张少华2，申　健2

（1. 东北大学材料科学与工程学院，辽宁沈阳 110819；2. 中国科学院金属研究所，辽宁沈阳 110016）

摘要：研究了一种第四代镍基单晶高温合金在1 000 ℃和1 100 ℃长期时效过程中的组织演

化。结果表明：1 000 ℃长期时效过程中，随时效时间延长，γ′相逐渐长大，但粗化速率较

慢，其粗化过程符合Ostwald 熟化理论。该温度下，长期时效1 000 h，仍有部分γ′相保持较

好的立方度。1 100 ℃长期时效500 h后，γ′相明显筏化。在1 000 ℃长期时效2 000 h和

1 100 ℃长期时效1 000 h后，合金中均未出现TCP相，合金具有良好的组织稳定性。
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镍基单晶高温合金在高温下具有优异的力学性能，因此，被广泛应用于航空发

动机热端部件等高温高载荷服役环境[1]。由于消除了高温下薄弱的晶界，单晶高温合

金中的晶界强化元素含量得以大大降低，甚至消除，从而提高了合金的初熔温度[2]，

有利于提高合金的承温能力。

镍基单晶高温合金优越的高温力学性能来源于难熔元素的添加导致的基体固溶

强化和面心立方结构的γ′相的强化作用及其与基体的交互作用。γ′相和基体γ相之

间的相界面为共格关系。γ和γ′相通过与位错的交互作用影响合金的蠕变抗力和持

久寿命等[3]。

第二代和第三代镍基单晶高温合金以添加3%~6%（质量分数%，下同）Re为

标志。Re大幅提高了合金的高温蠕变性能。但是，Re及其他难熔元素是拓扑密排相

（Topologically Close-Packed Phases，TCP相）的重要组成元素，其含量的增加会导

致合金组织的不稳定，促进TCP相的析出。而较高的TCP相含量会严重降低合金的力

学性能[4-7]。

γ′相是单晶高温合金非常重要的强化相。较高强度的γ′相，可以阻碍位错切割

γ′相，避免形成不利缺陷[8-9]。镍基单晶高温合金的强化与γ′相尺寸、形貌和体积分

数等密切相关。Neumeier等[10]提出镍基单晶高温合金的蠕变性能和蠕变前γ′相尺寸

相关。Heckl等[11]认为γ′相尺寸为300 nm左右时，蠕变寿命最长。而Murakumo等[12]

认为，γ′相体积分数在60%~70%时，合金的蠕变性能最好。

长期时效过程中，γ′相尺寸、体积分数和形貌将发生演化，同时，由于组织不

稳定，而导致TCP相析出[13]。研究发现，随时效时间增加，γ′相体积分数呈现不同

的规律，包括体积分数增加[14]、降低[15]、先增加后不变[16]以及先减少后增加[17]等不

同规律。Wen等[18]在一种一代镍基单晶高温合金高温长期时效试验中，发现980 ℃时效

500 h后，出现μ相，1 000 h时效后，γ′相连接筏化。在1 010 ℃时效时间只有100 h，

μ相已经析出。随1 010 ℃时效时间延长，μ相先增加后减少。随时效温度升高和时

效时间延长，合金的持久寿命递减。郭等[19]在一种低Re合金中发现，在1 000℃时效

1 000 h后，γ′相平均尺寸达到1 mm，有少量TCP相析出。而Sun等[20]对5%Re合金进

行1 100 ℃长期时效，发现500 h后，γ′相筏化严重，析出了大量TCP相。陈等[21]对

一种含Ru合金进行1 000 ℃长期时效1000 h后，未发现明显的γ′相连接筏化，也没有

TCP相析出。然而，在1 130 ℃时效200 h，合金出现了TCP相，500 h后γ′相筏化。

Ru的添加成为第四代镍基单晶高温合金的标志。一些研究人员[22]发现，在含Re



1210 Vol.74 No.9 2025高温合金

的高温合金中引入Ru元素后，减少了TCP相析出，单

晶高温合金的组织稳定性和蠕变性能得到了提高。直

到1 130 ℃时效500 h，γ′相才开始筏化。O′hara等[23]

提出，Ru元素可能引起合金元素在γ和γ′两相的逆分

配，即通过促进部分难熔元素更多地分配到γ′相中，

从而减少了TCP相的析出[3]。此外，也有研究者认为，

Ru含量的提高增加了合金在1 100 ℃长期时效后的γ基

体体积分数，γ基体的增加降低了难熔元素的过饱和

度，抑制了TCP相的析出[9]。但是，也有研究者认为，

不同的合金体系中，Ru可能通过影响TCP相形成元素，

如Re、Cr等的过饱和度，进而促进TCP相的析出[24]。

Shi等[25]在一种含Ru合金1 100 ℃时效200 h后，即发现

γ′相明显筏化，TCP相少量析出，1 000 h后，TCP相体

积分数已经达到0.1 %。 
目前，Ru被公认为可以提高镍基单晶高温的组织

稳定性，但对其机理尚存在不同解释，需要明确其组

织稳定性规律。而且，随着高代次单晶高温合金的研

发，以Ru为标志的第四代镍基单晶高温组织稳定性对

性能影响较大。航空发动机涡轮叶片长期在高温下服

役，而γ/γ′两相结构在高温下会由于元素扩散而发生

退化，良好的高温组织稳定性对于单晶叶片长期服役

非常重要。因此，需要高度关注高代次单晶高温合金

的组织稳定性，为高代次单晶高温合金的应用和安全

服役，奠定基础。因此，本研究通过长期时效试验研

究了一种新开发的第四代镍基单晶高温合金高温长期

热暴露后的组织演化及其组织稳定性，为合金工程化

应用奠定基础。

1　试验方法
试验材料为中国科学院金属研究所自行设计的一

种含3% Ru的第四代镍基单晶高温合金，合金的名义成

分为（wt.%）9Co-16（Cr+Mo+W+Re）-12（Al+Ta）-
3Ru-0.05C-Ni（余量）。采用螺旋选晶器，通过高速

凝固（high rate solidification，HRS）法制备直径

16 mm，长220 mm的单晶试棒。通过电子背散射衍射

法（Electron Back Scattering Diffraction，EBSD）检测

单晶试棒轴向偏离[001]取向的偏差角度。选择取向偏

离角度小于12°的试棒进行后续试验。通过宏观腐蚀

（腐蚀液为HCl∶H2O2=1∶1），检查铸态单晶试棒的

单晶完整性。对单晶完整性完好的单晶试棒，采用线切

割设备切割成6~10 mm长的小块，然后进行如下完全热

处理：1 335 ℃/10 h（空冷air cooling，AC）+1 150 ℃/
4 h（AC）+870 ℃/24 h（AC）。通过Zeiss Axiovert 
200MAT 光学金相显微镜观察枝晶和共晶组织。

对完全热处理的试样分别在1 000 ℃和1 100 ℃
的箱式热处理炉中进行100 h、200 h、500 h、1 000 h

和2 000 h的长期时效处理，然后空冷下来，以评测合

金的高温组织稳定性。将样品通过线切割设备切除约

1 mm，以去除氧化层影响，然后在水磨机上对（001）

面分别通过240#、600#、1 000#砂纸粗磨，2 000#砂纸精

磨后，使用颗粒度为2.5 μm的水溶金刚石抛光膏对样

品表面进行抛光，至表面光滑无划痕。然后采用10 g 
CuSO4+50 mL HCl+100 mL H2O的腐蚀液对金相试样进

行化学腐蚀。采用配有能量色散光谱仪（EDS）探头的

ZEISS Sigma 500场发射扫描电子显微镜（SEM）观察

合金的显微组织。

对不同时效条件的样品，分别于枝晶干和枝晶间

各取至少五张照片，计算γ′相体积分数和尺寸，并以

平均值作为统计结果。其中γ′相体积分数为图片中γ′
相的面积百分比，具体统计方法如下：通过Photoshop
软件对统计的区域进行涂色，使用Image-Pro Plus软件

对涂色区域进行面积测量，由于部分样品筏化严重，

计算每个γ′相平均面积后，使用等效圆的直径作为γ′
相尺寸。对于规则形状的γ′相粒子，沿其一定方向的

两条平行线与粒子的交点之间的距离定义为Feret直径

（Feret Diameter），不同方向的Feret直径存在最大值

与最小值，采用Image-Pro Plus软件中的Feret（max）

和Feret（min）模块对涂色后的γ′相进行平均Feret直径

的最大值和最小值的测量，以其比值Feret Ratio值[26]判

断γ′的立方度。

2　试验结果
2.1  合金铸态和热处理态组织

合金的铸态组织和完全热处理态组织，如图1所

示。合金的铸态组织为图1（a）中典型的“十字”形

的枝晶形态，可见枝晶间白亮的γ/γ′共晶相。统计铸

态组织中的共晶体积分数，约为0.87%。图1（b）为合

金经过固溶和两级时效后的完全热处理组织，合金中

的共晶组织完全消除。和铸态组织相比，热处理态合

金的“十字”特征枝晶形貌不明显，枝晶轮廓消失，

表明完全热处理后，合金枝晶间和枝晶干的元素偏析

程度降低。

图2为合金铸态和热处理态的γ′相形貌。图2（a）

和（b）分别为铸态合金的γ′相形貌。可以看到，铸

态组织γ′相尺寸差异较大，形状为立方状或蝶状。经

完全热处理后，γ′相转变为规则的立方状，γ基体通

道将其分割。热处理后，合金不同区域微观组织，如

图2（c）和（d）所示，γ′相平均尺寸分别为271 nm和

315 nm，枝晶干和枝晶间的γ′相不均匀性得到有效改

善。γ′相平均体积分数达到67%。整体上来说，γ′相
平均尺寸约为292 nm。



1211高温合金2025年 第9期/第74卷

       （a）铸态                                                                                    （b）热处理态

图1　合金组织

Fig. 1 Microstructures of the alloys

（a）铸态枝晶干                                                                     （b）铸态枝晶间

（c）热处理态枝晶干                                                             （d）热处理态枝晶间

图2　合金的γ′相形貌

Fig. 2 γ′ phase morphologies of the alloys

2.2　长期时效过程中γ′ 相的演化
分别在1 000 ℃和1 100 ℃下进行了不同时间的长

期时效试验。图3（a-e）和（f-j）分别为1 000 ℃和

1 100 ℃长期时效不同时间后的γ ′相形貌。合金经

1 000 ℃长期时效100 h和200 h后（图3（a）与图3
（b）），γ′相无明显的形貌变化，仍保持较好的立方

状；1 000 ℃长期时效500 h（图3（c））后，γ′相有

所增大，部分γ′相发生了连接，出现了长方形区域，

γ基体通道出现粗化。如图3（d）所示，1 000 ℃时效

1 000 h后，γ′存在区域性的不均匀，部分区域γ/γ′两
相仍保持规则的立方形态，而部分区域γ′相连接筏化

较明显，且伴随着γ基体通道的连接和长大。1 000 ℃
时效2 000 h（图3（e））后，γ′相筏化加剧，立方状

的γ′相基本消失，各区域的长条状γ′趋向于平行而均

匀地分布，但也存在部分“L”形而沿两个方向筏化的

γ′相。



1212 Vol.74 No.9 2025高温合金

（a）100 h                          （b）200 h                          （c）500 h                          （d）1 000 h                           （e）2 000 h

（f）100 h                          （g）200 h                          （h）500 h                          （i）1 000 h                           （j）2 000 h

图3　1 000 ℃（a-e）和1 100 ℃（f-j）长期时效不同时间后γ′相的形貌

Fig. 3 Microstructures of γ′ phases after long-term aging at 1 000 ℃（a-e）and 1 100 ℃（f-j）for different times

相较于1 000 ℃，100 h长期时效，图3（a），合

金经1 100 ℃长期时效100 h后，已经有部分γ′相连接

合并为长方形，图3（f）。1 100 ℃长期时效200 h后，

部分γ′相连接成短条状，也存在部分区域的γ'相仍保

持较好的立方度，图3（g）。1 100 ℃长期时效500 h
后，合金中的γ′相连接合并，且明显粗化为条状，图

3（h）。同时存在垂直分布的条状γ′相和“L”形γ′

相，即γ′相发生了明显的不同方向的筏化。在1 100 ℃
时效1 000 h，图3（i）后，与500 h时，图3（h）相

比，筏化的γ′相宽度明显增加，部分γ基体通道被截

断为短的条状。部分区域连接的粗大γ′相围绕短条状

γ相而分布，即发生了拓扑反转现象。在1 100 ℃时效

2 000 h后，条状γ相和γ′相区域的长宽比降低，演变

为块状的不均匀分布区域。

在合金长期时效过程中，随着γ/γ′相形貌的变

化，γ ′相的体积分数和尺寸随之发生变化。统计长

期时效过程中γ′相体积分数，如图4（a）所示。由于

1 100 ℃不同时间长期时效后，合金在200 h已出现了

明显的筏化区域。因此将严重筏化的区域等效为相同

面积的圆进行尺寸统计，存在较大误差。除此之外，

对于筏排组织也存在测量通道宽度等统计方式，因此

相关测量结果仅作为参考。统计1 000 h内长期时效样

品的γ′相平均尺寸，如图4（b）所示。图4（a）所示

为1 000 ℃和1 100 ℃的长期时效过程中γ′相体积分数

变化。相同时间段内，1 100 ℃长期时效后，γ′相体

积分数下降幅度更大。从初始阶段至500 h，1 000 ℃
和1 100 ℃长期时效过程均出现γ′相体积分数的快速下

降，在500 h至2 000 h的时效过程中，γ′相体积分数降

低的程度放缓，且逐渐趋于稳定。比较不同温度1 000 h
后的γ′相体积分数，可发现，相比于500 h至1 000 h阶

段，1 000 ℃长期时效样品的γ′相体积分数变化不大，

而1 100 ℃长期时效样品在1 000 h至2 000 h阶段的γ′相
体积分数减小稍快。

    （a）γ′相体积分数                                                                                  （b）γ′相尺寸

图4　长期时效不同时间后γ′相的平均体积分数和尺寸

Fig. 4 Average volume fractions and sizes of γ′ phases after long term aging for different times
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（a）1 000 ℃/2 000 h                                          （b）1 100 ℃/1 000 h                                       （c）1 100 ℃/2 000 h

图5　不同温度和时间长期时效后的析出相

Fig. 5 Precipitated phases after long-term aging at different temperatures and times

由于分别对多个枝晶间和枝晶干区域进行了统

计，误差棒在一定程度上反映了γ′相分布的区域不均

匀性。在1 000 ℃长期时效过程中，200 h以内，γ′相
体积分数的区域不均匀程度较低，图4（b）所示γ′相
尺寸的误差棒变化趋势也与之相符。1 000 ℃不同时间

长期时效后，γ′相平均尺寸不断增大，但在200 h前增

长速度较快，而200 h后，γ′相平均尺寸的增速减缓，

但尺寸不均匀程度增加。相比而言，1 100 ℃长期时效

样品的γ′相大小在200 h已经有明显的差异，且平均尺

寸已经接近1 000 ℃时效1 000 h后的样品。

高代次单晶高温合金中的难熔元素含量较高，γ

基体具有较高的过饱和度，在长期服役中有析出TCP相

的倾向。如Sato等[27]观察到两种含Ru合金在1 000 ℃长

期时效1 000 h后，均出现了不同含量的TCP相，而本合

金1 000 ℃长期时效2 000 h和1 100 ℃长期时效1 000 h
后，均未发现TCP相的析出，如图5（a）和（b）所

示。在1 100 ℃长期时效2 000 h后，仅观察到极其少量

的针状TCP相的析出，如图5（c）所示。由于TCP相数

量极少，且尺寸较小，无法进行TCP相面积分数的有效

统计。

3　分析讨论
镍基单晶高温合金的γ′相通常分为球形、立方体

形、长方体形和中间态等。γ′相的立方度可通过Feret 
Ratio参数来表征[26]。Feret Ratio值为Feret直径的最大值

与最小值的比值。对于球状γ′相，其Feret Ratio=1，立

方体形的γ′相，其Feret Ratio= ，而长方体形γ′相，

其Feret Ratio> 。统计长期时效1 000 h以内的样品的

γ′相平均Feret Ratio值，如图6（a）所示。 

合金γ′相在1 000 ℃和1 100 ℃长期时效过程中，

还发生了粗化、连接和筏化。对于第二相（γ′相）的

长大，Ostwald[28]提出了Ostwald熟化理论，即小尺寸

第二相粒子溶解，大尺寸第二相粒子长大。Lifshitz、

Slyozof和Wagner[29-30]对Ostwald理论进一步研究，提出

了模拟过饱和固溶体中沉淀相生长的LSW理论。单晶

高温合金γ′相粗化过程的研究中，LSW理论也得到了

进一步的完善[31]。

 （a）Feret Ratio值                                                                                （b）粗化速率

图6　不同时间长期时效后γ′相的Feret Ratio值和粗化速率

Fig. 6 Feret Ratio values of γ′ phases and coarsening rates after long-term aging at different times



1214 Vol.74 No.9 2025高温合金

LSW粗化模型中，γ ′相尺寸和时间的关系如式

（1）所示[31]：

                             （1）

式中：rt和r0分别为长期时效时间t和初始时间点时γ′
相的尺寸（正方形边长的一半/等效圆半径）；k为第

二相粒子的生长参数，受基体-相界面能、沉淀相摩

尔体积、基体内元素的扩散系数和浓度以及温度等的

影响。γ′相尺寸的LSW模型拟合结果，如图6（b）所

示。

依据LSW模型拟合γ ′相尺寸rt与时效时间t的关

系，图6（b）拟合曲线中，r3
t-r

3
0和长期时效时间t呈近

似的线性关系。其中，1 000 ℃和1 100℃的LSW模型的

拟合度R2分别为0.97和0.98，拟合优度较好，k值分别为

1.22×10-4和6.08×10-4 μm3·h-1，即长期时效过程中，

γ′相以此速率粗化。由于1 100 ℃的较多时间点已经发

生了γ′相的严重筏化，且存在如统计筏排宽度等不同

方法，因此粗化速率仅供参考。在此模型下，本合金

1 000 ℃的粗化速率与Song等[32]研究的一种四代单晶高

温合金（3.5 wt.% Ru）1 000 ℃的γ′粗化速率接近。

完全热处理后，合金的Feret Ratio值约为1.52，接

近，即热处理后，γ′的立方度较好。1 000 ℃长期时效

至200 h阶段，Feret Ratio值增加较缓慢，γ′相的立方

形状能较好地保持。结合图4（a）和（b）分析可知，

γ′相尺寸一直增加，同时，体积分数减少。200 h前，

较小尺寸γ′相溶解，较大尺寸γ′相长大。500 h后，γ′
相继续长大。同时，Feret Ratio值也迅速增加。在1 000 h
时，Feret Ratio值超过2.2。此时，γ′相的立方度已经

严重恶化。在1 000 ℃长期时效2 000 h后，γ′相筏化

较为严重，可能源于残余应力分布的不均匀性[33]。而

在1 100 ℃长期时效过程中，高温加速了元素扩散，导

致γ′相发生了更严重的筏化。因此，在200 h的时效之

后，1 100℃的样品的立方度已经快速恶化，在之后的

时效过程中由于筏排组织的连接粗化，Feret Ratio值的

增速减缓。

TCP相作为高温合金中一种脆性有害相，其大量

析出将降低合金的高温力学性能。同时，TCP相的形成

元素主要为固溶强化元素，TCP相的析出将消耗固溶强

化元素，从而降低固溶强化效果。在1 000 ℃时效2 000 h
后，未发现合金析出TCP相，而在1 100 ℃长期时效

2 000 h后，有微量的TCP相的析出，且TCP相位于微孔

附近如图5（c）。TCP的析出与难熔元素在基体中的过

饱和度相关。时效温度的提高（1 100 ℃）使合金形成

大量筏化γ′相、基体通道宽化甚至拓扑反转，使扩散

距离增加。一旦局部发生元素过饱和，难以迅速通过

扩散缓解，进而析出TCP相。此外，铸造和长时间元素

扩散会导致微孔等缺陷的产生，有研究者认为缺陷会

对TCP相析出产生影响[32]。因此，在2 000 h出现了TCP
相。

由于TCP相常被认为是电子化合物。因此，研究

者从电子因素发展了相计算（PHACOMP）的方法，

计算合金的平均电子空位数（ 值），以表征合金析

出TCP相的倾向。有研究者提出， 值低于2.32的合金

具有更低的TCP相析出倾向[35]。也有研究者以参数d轨

道能（ 值）来表征TCP相的析出倾向，含Ru合金的

TCP相析出倾向临界 值为0.918[36]。合金的 值和

值的计算如式（2）和式（3）所示：

                                 （2）

                                （3）

式中：Ci为元素在基体中的原子分数，（Nv）i和（Md）i

分别为各元素对应的参数，其值如表1所示。

表1　不同元素的(Nv)i和(Md)i值
Tab. 1 Values of (Nv)i and (Md)i for different elements

参数

（Nv）i

（Md）i

C

6.66

0

Al

7.66

1.9

Cr

4.66

1.142

Co

1.66

0.777

Mo

4.66

1.55

Ru

2.66

1.006

Re

3.66

1.267

Ni

0.66

0.717

Ta

5.66

2.224

W

4.66

1.655

计算得到合金 值为1.84， 值为0.89，均远小于

TCP相析出的临界值，即本合金TCP相析出倾向较低，

与图5所示情况相符，表明合金具有较高的组织稳定

性。

4　结论
（1）本研究中的第四代镍基高温合金γ'相在高温

下具有良好的稳定性。1 000 ℃长期时效200 h，γ′相形

貌无明显变化，2 000 h后，仍有部分立方状的γ′相存

在；1 100 ℃长期时效100 h内，没有明显的γ′相退化，

1 000 h后出现拓扑反转。

（2）在1 000 ℃长期时效过程中，本研究中的第

四代镍基高温合金的γ'相粗化方式与LSW模型相符，

粗化速率为1.22×10-4 μm3·h-1，γ′相粗化速率较低。
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Microstructural Stability of a 4th Generation Nickel-Based Single Crystal 
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Abstract:
The microstructure evolution of a fourth-generation nickel-based single crystal superalloy during long-term 
aging at 1 000 ℃ and 1 100 ℃ was investigated. The results show that, during the long-term aging at 1 000 ℃ , 
with the increasing of aging time, the γ′ phase gradually grows, but the coarsening rate is relatively slow, and 
its coarsening process is in accordance with the Ostwald ripening theory. After long-term aging at 1 000 ℃ for 
1 000 h, some of the γ′ phase still keeps a good cuboidal shape. After long-term aging at 1 100 ℃ for 500 h, 
the γ′ phase obviously presents rafting. After long-term aging at 1 000 ℃ for 2 000 h and 1 100 ℃ for 1 000 h, 
no TCP phase precipitates, and the alloy has good microstructure stability.

Key words: 
the 4th generation Nickel-based single crystal superalloy; long term aging; microstructure stability; TCP; γ′ 
phase
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