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摘要：在 1000 ℃/200 MPa、1100 ℃/100 MPa条件下开展两种壁厚 DD10合金的持久强度实验，分析不同壁厚试样

的持久损伤特征及薄壁效应原因。结果表明：在 1000 ℃/200 MPa和 1100 ℃/100 MPa条件下，较薄试样相比较厚

试样持久寿命显著降低，DD10合金呈现薄壁效应。由氧化引起的有效承载面积降低虽在一定程度上加速试样的

蠕变进程，但所引起的不同壁厚试样有效应力变化小于 6%，氧化导致的有效应力变化不是薄壁效应出现的主要因

素。通过对断口表面和纵截面的微观结构观察，可以发现在两种条件下，较薄试样中空洞及裂纹尺寸均小于较厚

试样；应力强度因子 K与裂纹长度 l的关系表明，同尺寸裂纹处于不同壁厚试样中，试样越薄其裂纹尖端应力强度

因子越大，裂纹越容易发生进一步扩展。由此推断出，试样越薄，裂纹失稳扩展的临界尺寸越短，不同壁厚试样裂

纹失稳扩展的临界尺寸的差异是薄壁效应的重要原因之一。
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Abstract: Stress rupture tests are conducted on DD10 alloy specimens with two distinct wall thicknesses at conditions of 1000 ℃/

200 MPa and 1100 ℃/100 MPa.  The stress  damage characteristics  of  these specimens and the reasons for  the thin-wall  effect  are

analysisd.  The  findings  reveal  that， under  both  test  conditions， the  stress  rupture  life  of  thinner  specimens  is  markedly  shorter

compared to thicker ones，indicating a pronounced thin-wall effect in DD10 alloy. Although the reduction in effective bearing area

due  to  oxidation  does  expedite  the  creep  process  to  some  extent， the  variation  in  effective  stress  increase  across  different  wall

thicknesses is minimal，within a range of just 6%. This suggests that the augmentation in effective stress stemming from oxidation is

not  the  primary  catalyst  behind  the  thin-wall  effect.  Microstructural  observations  of  the  surface  and  longitudinal  sections  of  the

fracture reveal that，under both test conditions，the cavities and cracks in thinner specimens are smaller in size than those in thicker

specimens.  Furthermore， the  relationship  between  the  stress  intensity  factor（K）  and  crack  length（l）  indicates  that， for  cracks  of

equivalent size in specimens with varying wall thicknesses，thinner specimens exhibit a higher stress intensity factor at the crack tip,

rendering  the  crack  more  prone  to  propagation.  Consequently,  thinner  specimens  have  a  shorter  critical  size  for  crack  instability

expansion.  The  disparity  in  this  critical  size  among  specimens  with  different  wall  thicknesses  is  pinpointed  as  a  crucial  factor

contributing to the thin-wall effect.
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镍基单晶高温合金广泛应用于航空发动机涡

轮叶片，其具有良好的蠕变性能和抗高温氧化性[1]。

为了提高航空发动机的推重比并改善其冷却效果，

科研人员提出减小叶片壁厚的措施。然而，壁厚的

减小会导致试样的蠕变应变速率增加以及蠕变寿

命降低，即薄壁效应[2-8]。

研究人员在不同类型的镍基高温合金中发现

薄壁效应，如 M247LC、DD6、DD5、DZ125、DS200
等[4-6,9-10]。有的研究人员将薄壁效应的产生归因于

高温氧化，认为在蠕变过程中，合金内、外表面形成

不具有承载能力的氧化层，并诱发近表层形成一定

宽度的低性能无 γ′相区，使得薄壁试样有效承载面

积严重降低，造成合金性能劣化[11-12]。Seetharaman
等[13] 证实无涂层 PWA1484合金微型板状样品在

760 ℃/758 MPa条件下厚度与蠕变断裂寿命之间

存在薄壁效应，当样品厚度从 3.18 mm减少到

0.38 mm，样品的蠕变断裂寿命急剧下降 60%。

然 而 ， 薄 壁 效 应 产 生 的 机 理 比 较 复 杂 。

Seetharaman等[13] 虽然在 760 ℃ 下观察到无涂层

PWA1484合金的薄壁效应，但在 871 ℃ 和 982 ℃
下发现测试的样品厚度对蠕变断裂寿命的影响较

小，这意味着升高实验温度会促进氧化但不会增大

薄壁效应。Hüttner等[14] 研究 René N5合金的蠕变

行为时发现，有涂层和无涂层样品均存在薄壁效

应，只是试样厚度对无涂层样品的影响更为显著。

Mora-García等 [15] 研究在空气中 980 ℃/150  MPa
条件下镀有 Ta的 NiCoCrAl单晶和多晶镍基高温

合金蠕变行为时，发现涂层对两种高温合金的抗蠕

变性能贡献可忽略不计，但两种覆有涂层的合金均

存在薄壁效应。Brunner等[9] 开展了 M247LC单晶

高温合金在真空和空气环境下的蠕变测试，结

果表明样品在非氧化的真空环境和氧化的空气环

境中均存在薄壁效应。由上所述可知，不同壁厚试

样的蠕变行为差异并不能简单归因于氧化造成的

有效承载面积损失，还应考虑合金内截面损伤（如

空洞、裂纹）及组织劣化（第二相尺寸、形态）等因

素[16]。

基于此，本工作以 DD10单晶镍基高温合金为

研究对象，设计不同壁厚的板形试样，测试持久强

度，重点研究截面和表面形貌，以此分析不同壁厚

试样在持久过程中的微观组织及损伤特征，研究镍

基单晶高温合金薄壁效应产生机理。此外，本工作

还对不同壁厚试样裂纹、空洞尺寸以及氧化造成的

有效应力增加开展定量分析。

 1    实验材料与方法

实验材料所用的 DD10合金是采用真空定向

凝固炉制备，在高温梯度条件下沿 [001] 取向对单

晶镍基高温合金 DD10进行定向凝固。最终热处

理工艺为：1300 ℃/1 h，1310 ℃/1 h，1320～1330 ℃/
6 h，AC+1150 ℃/4 h，AC+870 ℃/24 h，AC。其化学

成分如表 1所示。
  

表 1    DD10合金化学成分（质量分数/%）
Table 1    Chemical composition of DD10 superalloy

（mass fraction/%）

Cr Mo W Re Ta Al Co Hf C Ni

4.30 1.50 6.60 6.00 7.70 5.40 12.60 0.20 0.020 Bal.
 

热处理后，将 DD10镍基单晶高温合金沿 [001]
方向制成如图 1（a）所示板状试样，拉伸段需经研

磨和抛光处理。试样的设计厚度为 0.80 mm和

0.50 mm，实际厚度为 0.83、0.81 mm和 0.51 mm。

试样壁厚参数参考实际航空发动机叶片壁厚值，同

时结合文献报道的镍基高温合金薄壁效应研究，而

由于样品制备困难，在每一测试条件下开展 0.50 mm
和 0.80 mm两种壁厚试样作为对照[11,13-14]。高温持

久测试条件为 1000 ℃/200 MPa和 1100 ℃/100 MPa，
直至试样发生断裂为止。

持久断裂试样如图 1（b）所示，在断口附近沿

黄色框选区域进行线切割获得金相样品，将金相样

品置于无水乙醇中进行超声清洗以去除表面污染

物。随后，利用热镶嵌机对金相样品进行镶嵌，预

留观察面为纵截面，纵截面位置如图 1（c）所示。

镶嵌后的金相样品在 SiC砂纸上研磨至 2000目，

然后采用粒度为 2.5 μm金刚石抛光膏进行抛光处

理，最后利用腐蚀液（HNO3∶CH3COOH∶H2O∶HF=
3∶3∶3∶1，体积比）进行化学腐蚀制备金相试样。

 2    结果与分析

 2.1    实验结果

 2.1.1    持久寿命

表 2为不同壁厚 DD10合金试样的持久寿

命。两种实验条件下，较薄试样持久断裂寿命明显

比较厚试样低，均呈现出明显的薄壁效应。
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 2.1.2    断口处形貌

图 2为不同持久试样断口表面形貌的 SEM
图。从 SEM图中可以发现，不同壁厚的试样表面

均出现氧化现象，表面伴有大量与应力加载方向

垂直的裂纹。这是由于在高温环境中，DD10合金

表面会形成疏松的氧化层，其在拉应力的作用下易

破碎开裂 [6]。在 1000 ℃/200  MPa条件下，壁厚

0.83 mm试样断口区域的表面裂纹数量明显多于壁

厚 0.51 mm试样，且开裂更深。在 1100 ℃/100 MPa
条件下不同壁厚断口区域表面裂纹呈现相同规律。

 2.1.3    近表层微观形貌

图 3为试样持久断裂后截面近表层微观形貌

及 EDS线扫描图谱。经过持久实验，4个试样均可

明显区分出氧化层、γ′-free区域及 γ+γ′两相区。根

据线扫描结果可以看出，氧化层由富含 Ni、Al、Cr、
Ta、Co的氧化物组成，且在 γ′-free区域 Al元素含

量贫乏[11,17-18]。氧化层大致可以分为 3层，外层主

要为 Ni的氧化物，中间层主要为 Al、Ni、Cr的氧化

物，并含有少量 Ta的氧化物，在近表层 SEM照片

中呈现暗色的、与基体紧贴的一层氧化物为氧化

铝[11]。可以发现，氧化层在拉应力的作用下发生开

裂，这些裂纹从试样表面萌生、扩展，但大多数在高

温环境中由于氧化作用受到抑制，见图 3（b）～（d）
中黄色虚线所圈出的表面裂纹，但也有一部分表面

裂纹逐步发展至试样内部，加速蠕变进程（在

2.1.4节中论述）。

 2.1.4    纵截面微观组织及损伤对比

图 4（a）～（h）为持久试样近断口处与均匀变

形区的微观组织。从 SEM图可以看出，在 1100 ℃/
100 MPa条件下，试样的近断口和均匀变形区处

γ′相与应力方向垂直，发生明显的粗化和扭曲，近断

口区域阀状 γ′相比均匀变形区处 γ′相分布更杂乱，

粗化更加严重。在 1000 ℃/200 MPa条件下，两种

壁厚试样的均匀变形区处筏状 γ′相与应力方向垂

直，而壁厚为 0.5 mm试样断口区域 γ′较均匀变形

区处存在一定角度的倾斜，这一现象可以推测是由

于断口区域发生颈缩和较大的塑性变形，应力分布

更加复杂。

图 4（I）、（J）是不同实验条件下两种壁厚试样

近断口区域与均匀变形区 γ′相的体积分数，在

1000 ℃/200 MPa条件下，壁厚 0.83 mm试样近断

口区域的 γ′相体积分数略大于壁厚 0.51 mm试样，
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图 1    DD10合金试样　（a）DD10合金板状试样形状尺寸；（b）DD10持久断裂后试样实物；（c）纵截面位置示意图

Fig. 1    Specimen of DD10　（a）shape and size of DD10 plate specimen；（b）real object after stress rupture of DD10 specimen；
（c）schematic of longitudinal section position

 

表 2    不同壁厚 DD10合金持久寿命
Table 2    Stress rupture life of DD10 alloy with different wall thicknesses

Stress rupture test Thickness/mm Stress rupture life/h

1000 ℃/200 MPa 0.51 407

0.83 617

1100 ℃/100 MPa 0.51   88

0.81 224
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但在均匀变形区处壁厚 0.51 mm试样的 γ′相体积

分数略大于壁厚 0.83 mm试样。在 1100 ℃/100 MPa
条件下，壁厚 0.81 mm试样近断口区域和均匀变形

区处 γ′相体积分数均大于壁厚 0.51 mm试样，这种

差异可能是由于不同壁厚试样的蠕变断裂时间不

同所致。

图 5为持久试样断裂后平行于 [001] 方向的纵

截面的微观形貌。可以发现，在 1000 ℃/200 MPa
条件下，壁厚为 0.51 mm试样（图 5（a））在断口区

域存在大量微型空洞，且大多集中于试样的近表层

 

200 μm200 μm

200 μm200 μm

200 μm200 μm

200 μm200 μm

(a)

(c)

(b)

(d)

L
o
a
d
in

g
 d

ir
e
c
ti
o
n

L
o
a
d
in

g
 d

ir
e
c
ti
o
n

 

图 2    持久试样断裂后断口区表面形貌　（a）0.51 mm试样，1000 ℃/200 MPa；（b）0.51 mm试样，1100 ℃/100 MPa；
（c）0.83 mm试样，1000 ℃/200 MPa；（d）0.81 mm试样，1100 ℃/100 MPa

Fig. 2    Surface morphology of fracture area after stress rupture tests　（a）0.51 mm specimen at 1000 ℃/200 MPa；
（b）0.51 mm specimen at 1100 ℃/100 MPa；（c）0.83 mm specimen at 1000 ℃/200 MPa；

（d）0.81 mm specimen at 1100 ℃/100 MPa
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图 3    试样近表层形貌及 EDS线扫描　（a）0.83 mm试样，1000 ℃/200 MPa形貌及 EDS；（b）0.51 mm试样，1000 ℃
/200 MPa形貌；（c）0.51 mm试样，1100 ℃/100 MPa形貌；（d）0.81 mm试样，1100 ℃/100 MPa形貌

Fig. 3    Near surface morphology and EDS line scanning of specimens　（a）morphology and EDS of 0.83 mm specimen
at 1000 ℃/200 MPa；（b）morphology of 0.51 mm specimen at 1000 ℃/200 MPa；（c）morphology of 0.51 mm specimen

at 1100 ℃/100 MPa；（d）morphology of 0.81 mm specimen at 1100 ℃/100 MPa
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区域，即氧化层两侧，而壁厚 0.83 mm试样（图 5（c））
断口区域存在大量与应力方向垂直的空洞和裂纹

扩展型空洞，且在两侧氧化层处存在向内扩展、与

加载方向垂直的表面裂纹，较厚试样的大尺寸空洞

及裂纹数量显著多于较薄试样，这一定量化结果将

在第 2.2.2节中给出。在 1100 ℃/100 MPa条件下，壁

厚 0.51 mm试样（图 5（b））可以观察到少量的空

洞，壁厚 0.81 mm试样（图 5（d））在断口区域可以观

察到较多数量的空洞以及与应力方向垂直的裂纹。

图 6是不同壁厚试样纵截面的典型损伤。结

合 SEM（图 6（a））以及金相显微镜（图 5（a））结果

可以发现，较薄试样的空洞多集中于氧化层附近，

在部分空洞周围存在团聚态类粒状碳化物，其形貌

如图 6（a）、（b）所示。这是因为 DD10合金含有

Cr、W、Ta、Mo等难熔元素，这些难熔元素的扩散

系数较低且熔点高，在蠕变过程中往往会以碳化物

的形式析出，碳化物附近易于产生应力集中，导致

空洞形成，因此碳化物的析出会影响合金的持久性

能[19-20]。较厚试样的损伤类型更多的是随着蠕变

进行而产生的裂纹扩展型空洞（图 6（c））以及氧化

层破裂产生的表面裂纹（图 6（d））。空洞在基体内

有充足的时间长大，相互连接或在拉应力的作用下

逐步发展成裂纹扩展型空洞[21]。而氧化层开裂所

形成的表面裂纹，使基体暴露在空气中进一步发生

氧化，氧化与开裂的交互作用将促进合金发生断

裂。图 6（d）中有向合金内部扩展的表面裂纹，裂

纹扩展方向与应力方向垂直，在裂纹的附近形成一

定宽度的 γ′-free区。

 2.2    讨论

 2.2.1    氧化对不同壁厚试样持久寿命的影响

很多学者认为，氧化层没有承载能力，氧化层

的形成会导致试样有效应力增加，从而引起不同壁

厚样品有效应力的差异[22-23]。在氧化过程中，一部

分氧化层从合金表面向外延伸，而另一部分氧化层

扩展到合金内部，因此氧化虽使试样有效承载面积

降低，但也导致样品厚度增加[11]。使用样品的原始
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图 4    不同壁厚试样在持久断裂后微观组织形貌及 γ′相体积分数　（a）～（h）不同壁厚试样断裂后显微组织；
（i）、（j）不同壁厚试样断裂后 γ′相体积分数

Fig. 4    Microscopic morphology of specimens with different wall thicknesses after stress rupture tests and γ′ phase volume
fraction　（a）-（h）microscopic morphology of specimens with different wall thicknesses after rupture；

（i），（j）γ′ phase volume fraction of specimens with different wall thicknesses after rupture
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尺寸直接减去氧化层厚度所得到的有效应力是不

准确的。想要推测氧化对不同壁厚持久寿命的影

响程度，可以通过测量持久强度断裂后试样的尺

寸减去氧化层厚度所得的有效承载面积来计算得
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图 5    不同壁厚试样断口纵截面 OM图　（a）0.51 mm试样，1000 ℃/200 MPa；（b）0.51 mm试样，1100 ℃/100 MPa；
（c）0.83 mm试样，1000 ℃/200 MPa；（d）0.81 mm试样，1100 ℃/100 MPa

Fig. 5    OM images of longitudinal section of fractured specimens with different wall thicknesses　
（a）0.51 mm specimen at 1000 ℃/200 MPa；（b）0.51 mm specimen at 1100 ℃/100 MPa；
（c）0.83 mm specimen at 1000 ℃/200 MPa；（d）0.81 mm specimen at 1100 ℃/100 MPa

 

Loading directionLoading direction

(a) (b)

(c) (d)

Carbides

Surface cracks

Cavities

Cavities
Surface cracks

Cavities

Carbides
Surface cracks

Surface cracks

Cavities

(due to cracks growth)(due to cracks growth)

40 μm40 μm

10 μm10 μm 20 μm20 μm

2 μm2 μm

 

图 6    不同壁厚试样典型损伤　（a）、（b）0.51 mm试样，1000 ℃/200 MPa；（c）、（d）0.83 mm试样，1000 ℃/200 MPa
Fig. 6    Typical damage of specimens with different wall thicknesses　（a），（b）0.51 mm specimen at 1000 ℃/200 MPa；

（c），（d）0.83 mm specimen at 1000 ℃/200 MPa
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到不同壁厚试样的有效应力变化。根据镍基单晶

高温合金 DD6氧化增厚动力学曲线，发现氧化膜

厚度增长呈现明显的分阶段现象。第一阶段

（0～50 h），氧化膜迅速增厚，氧化膜增厚动力学

满足立方生长规律；在第二阶段（50～100 h），氧化

膜的生长速率迅速下降，遵循渐进水平线增长规

律，增长仅在 1 μm内，而当氧化达到 100 h后，氧

化膜生长速率几乎为零[24]。由此，可以推测本实验

中试样的持久寿命对试样氧化层厚度的影响很

小。现将从合金表面向外延伸的氧化层部分定义

为外氧化层，向合金内部扩展的氧化层定义为内氧

化层，图 7为试样横截面示意图。分别统计两种实

验条件下不同壁厚试样在持久断裂后试样宽度

（α′）、厚度（b′）及氧化层厚度（e），统计结果如

表 3所示。

σeff

假设试样在宽度方向与厚度方向形成的氧化

层厚度相同，有效应力 计算公式见式（1）：

σeff =
σ·S

S ′
=

σ· (a·b)
(a′−2e)· (b′−2e)

(1)

式中：σ为施加应力，MPa；S为试样原始承载面积，

mm2；S′为有效承载面积，mm2；a为试样宽度，mm；

b为试样厚度，mm。

同一试样不同位置处氧化层厚度存在差异，在

计算有效应力时氧化层厚度带入所统计的氧化层

最大厚度，以此推断不同壁厚试样可能达到的最大

有效应力，并计算较薄试样（0.50 mm）有效应力占

较厚试样（0.80 mm）有效应力增加占比 σr，σr 的计

算公式见式（2）：

σr =
σeff0.5 −σeff0.8
σeff0.8

(2)

表 4为有效应力 σeff 和有效应力变化 σr 计算

结果。可以发现，在 1100 ℃/100 MPa条件下，较薄

试样相比于较厚试样有效应力增长了约 5.77%，差

距较小。而在 1000 ℃/200 MPa条件下，较薄试样

相比较厚试样有效应力反而更小，且差异仅约

2.17%。首先，不同壁厚试样有效应力较施加应力

均有所增加，但增加不大；其次，即使试样的氧化层

厚度达到最厚（0.065、 0.067 、 0.041、 0.038 mm），

两种壁厚试样有效应力增加差距仍较小，仅为
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图 7    断裂样品横截面示意图

Fig. 7    Diagram of cross-section of fractured specimen

 

表 3    持久断裂后不同壁厚试样宽度、厚度及氧化层厚度统计结果
Table 3    Statistical results of width，thickness and oxide layer thickness measurement of specimens with different wall thicknesses

after fracture in stress rupture tests

Stress rupture test Specimens thickness，b/mm
After stress rupture tests/mm

Oxide layer thickness，e/mm
Width，a′ Thickness，b′

1000 ℃/200 MPa 0.51 9.986 0.593 0.013-0.065

0.83 9.912 0.884 0.027-0.067

1100 ℃/100 MPa 0.51 9.950 0.563 0.029-0.041

0.81 9.987 0.875 0.021-0.038

 

表 4    有效应力及有效应力变化计算
Table 4    Effective stress and the change of effective stress calculation

Stress rupture test Thickness/mm
Oxide layer thickness，
emax/mm

Effective stress，
σeff/MPa

Change of effective stress，σr/
%

1000 ℃/200 MPa 0.51 0.065 225 −2.17

0.83 0.067 230

1100 ℃/100 MPa 0.51 0.041 110   5.77

0.81 0.038 104
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2.17% 和 5.77%。此外，在 1000 ℃ 条件下，较厚试

样（0.83 mm）较较薄试样（0.51 mm）有效应力增加

更多，因此可以推断较薄试样寿命降低与氧化造成

有效应力增加关系不大。基于上述研究，可以猜测

氧化导致有效应力增加并不是导致不同壁厚试样

持久寿命存在较大差异的主要因素。

Hu等[4] 研究氧化对镍基高温合金 DZ125薄

壁效应的影响，计算在 980 ℃/160 MPa条件下当氧

化影响区域厚度为 20 μm时不同壁厚试样的有效

应力，基于有效应力值计算在相同温度条件下标准

样品的持久寿命，从而推断出氧化对试样持久寿命

的影响程度，结果发现当氧化影响区域厚度为

20 μm时，氧化导致的寿命降低仅占实际寿命降低

的一小部分，即使氧化影响区域达到 40 μm，氧化

导致的有效应力增加也不能抵消寿命降低的幅

度。此外，Brunner等[9] 分别在真空和空气两种环

境中开展 M247LC镍基单晶高温合金蠕变测试，试

样在真空环境下也表现出明显的薄壁效应。

以上研究结果均表明，氧化虽在一定程度上加

速了薄壁试样蠕变进程，但氧化引起的承载面积降

低，导致不同壁厚试样有效应力增加的差异较小，

仅在 6% 以内，薄壁效应的出现不能主要归因于氧

化带来的有效应力增加。

 2.2.2    不同壁厚试样损伤特征分析

试样在持久过程中，合金表面氧化层的开裂同

样也会影响蠕变性能，其中大部分表面裂纹的扩展

在氧化过程中受到抑制，少部分表面裂纹与基体内

硬脆相或空洞相互作用，逐步扩展至试样内部区域

（如图 6（d）），影响试样持久性能，因此，分析薄壁

效应机理应当更多考虑向合金内部扩展的表面裂

纹[6,10,12]。本研究对不同壁厚纵截面空洞（含裂纹

扩展型空洞）及向内部扩展的表面裂纹尺寸进行定

量分析，统计结果如图 8所示。根据统计结果可以

发现，在 1000 ℃/200  MPa条件下，壁厚 0.51 mm
试样空洞尺寸峰值出现在 0～10 μm2 范围内，该范

围内空洞数量占全部空洞数量的 56.84%，而壁厚

0.83 mm试样空洞尺寸峰值出现在 10～20 μm2 范

围内。同时，壁厚 0.83 mm试样的空洞尺寸在

40～60 μm2 范围内达到 2.44%，而壁厚 0.51 mm试

样几乎不存在 40～60 μm2 大尺寸空洞。在 1100 ℃/
100 MPa条件下，空洞尺寸的分布与 1000 ℃/200 MPa
条件呈相同规律，壁厚 0.51 mm试样空洞集中在

0～40 μm2 尺寸范围内，所占百分比达到 42.17%，

壁厚 0.81 mm试样空洞尺寸相对百分比峰值则出

现在 120～140 μm2 范围内。两种持久强度条件

下，较厚试样内部空洞尺寸均大于较薄试样。
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图 8    不同壁厚试样内部空洞（含裂纹扩展型空洞）面积分布　（a）1000 ℃/200 MPa；（b） 1100 ℃/100 MPa
Fig. 8    Area distribution of internal voids（including crack propagation voids） in specimens with different wall thicknesses　

（a）1000 ℃/200 MPa；（b） 1100 ℃/100 MPa
 

基于上述讨论，本工作引入单边裂纹扩展模

型，以应力强度因子 K描述裂纹尖端应力应变场，

进一步研究导致试样最终断裂的裂纹扩展与薄壁

效应的关系。在单边裂纹扩展模型中，裂纹在萌生

后沿试样厚度方向扩展，本实验所采用的试样长度

为 25 mm，远远大于试样的厚度。因此，可以将裂

纹的扩展简化为在无穷远处受均匀载荷的无限长

板，应力强度因子 K可表示为[25]：

K = Q·σ
√
π·l (3)

式中：Q为试样形状因子；σ为施加应力，MPa；l为
裂纹长度，mm。在单边裂纹扩展模型中，试样形状

因子 Q近似等于[26]：

Q =1.12−0.231
(

l
b

)
+10.55

(
l
b

)2

−21.27
(

l
b

)3

+30.39
(

l
b

)4

(4)
式中：b为试样厚度，mm。

通过式（3）可以计算得到不同壁厚试样的裂纹

尖端应力强度因子与裂纹长度 l的关系，如图 9所
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示。施加应力为 100、200 MPa条件下，曲线特征相

差不大。在图 9中放大区域可以发现，在裂纹萌生

阶段，不同壁厚试样的裂纹尖端应力强度因子 K增

长特征差异较小。在裂纹萌生后，如图 9放大区域

所示，应力强度因子随着裂纹长度增加呈近似线性

增长。随着裂纹的进一步扩展，裂纹达到失稳扩展

的临界尺寸，应力强度因子 K急剧增加，裂纹发生

失稳扩展，试样发生断裂。这一结果与图 8中不同

壁厚空洞及裂纹尺寸统计结果（即较薄试样的空洞

及裂纹尺寸小于较厚试样）相吻合。以上研究结果

表明，同尺寸裂纹处于不同壁厚试样中时，较

薄试样中裂纹尖端应力强度因子 K越大，裂纹越

容易发生扩展，较薄试样裂纹失稳扩展的临界尺寸

越小。
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图 9    应力强度因子 K与裂纹长度 l的关系　（a）100 MPa；（b）200 MPa
Fig. 9    Relationships between stress intensity factor K and crack length l　（a）100 MPa；（b）200 MPa

 

 3    结论

（1）在 1000 ℃ /200 MPa和 1100 ℃/100 MPa条

件下，壁厚 0.50 mm的 DD10镍基单晶合金的持久

寿命均明显低于壁厚 0.80 mm试样，存在薄壁效应。

（2）在 1000 ℃/200 MPa和 1100 ℃/100 MPa条

件下，氧化虽导致试样有效应力的增加，但引起的

不同壁厚试样有效应力变化幅度不超过 6%，氧化

导致的有效应力增加不是薄壁效应产生的主要

因素。

（3）较薄试样的空洞及裂纹尺寸小于较厚试

样，且同尺寸裂纹处于不同壁厚试样中，试样越薄，

裂纹尖端应力强度因子越大，裂纹越容易扩展。因

此，试样越薄，裂纹失稳扩展的临界尺寸越短，不同

壁厚试样裂纹失稳扩展的临界尺寸的差异是薄壁

效应的重要原因之一。 
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