
科技导报2020，38（2）www.kjdb.org

镍基单晶高温合金蠕变机制研究进展

张思倩1，王栋2*

摘要 叶片在服役过程中主要承受〈001〉轴向的离心载荷，由离心应力导致的蠕变损伤是叶

片的主要失效机制之一。基于单晶叶片的典型服役条件，总结了国内外关于高温低应力和

中温高应力蠕变变形损伤机制的研究现状，指出深入开展含典型缺陷单晶高温合金蠕变行

为、氧化和热腐蚀对单晶合金蠕变-疲劳变形损伤机制影响研究十分必要。
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镍基单晶高温合金主要由镍基固溶体（γ相）

基体及均匀分布在γ基体中并与之共格的γ′相（Ni3
（Al,Ti,Ta））组成，具有优异的高温蠕变、疲劳、氧化

及腐蚀抗力等综合性能，被广泛地用作航空发动机

和工业燃气轮机的涡轮叶片材料。叶片在服役过

程中主要承受〈001〉轴向的离心载荷，由离心应力

导致的蠕变损伤是叶片的主要失效机制之一[1]。因

此，深入研究镍基单晶高温合金蠕变变形及损伤行

为显得十分重要。根据单晶叶片服役条件下的温

度和应力分布情况，材料所受的蠕变大致可以分为

两类：高温低应力蠕变和中温高应力蠕变。但是，

由于近30年镍基单晶高温合金耐温能力的不断提

高，关于蠕变行为的研究主要集中在高温区域，相

继出现了大量关于高温蠕变变形机制的研究成果，

如高温蠕变变形主要受控于位错运动，蠕变强度取

决于位错越过γ′相的难易程度；高温蠕变变形的主

要特征是γ/γ′界面位错网和γ′筏状组织的形成[2-3]。

然而，涡轮叶片的叶根以及气冷通道内壁工作

温度主要集中在 650~850oC。一般来说，在此温度

区间离心应力很难导致叶片产生明显的蠕变变形，

但由于叶片存在几何效应，在局部区域可能产生应

力集中，致使叶片发生明显的中温高应力蠕变变

形，这往往被国内外研究者所忽视。所以，近些年

仅有少量关于中温蠕变变形机制的文献报道，且这

些研究主要集中在二代单晶高温合金 CMSX-4
中[4-7]。
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1 高温低应力蠕变变形机制

镍基单晶高温合金由于两相晶格常数的不完

全匹配，两相之间本身就存在着共格错配应力，与

应力轴平行的基体通道为垂直通道（vertical chan⁃
nel），与应力轴垂直的为水平通道（horizontal chan⁃
nel）。当在高温沿[001]方向外加拉应力时，外加应

力与错配应力叠加，导致基体的垂直通道和水平通

道中的应力状态不同，外加应力越小这种差异越明

显。通常镍基单晶高温合金都是负错配度合金，在

垂直通道外加应力与错配应力方向相反，导致垂直

通道中的γ基体受到的净应力减小。因此，凝固过

程及加工过程中产生的位错在外加应力的作用下

克服Orowan应力首先在水平通道的 γ基体开动，

弓出γ基体向外扩散增殖[8]（图 1）。高温沿[001]方
向外加拉应力时，合金将产生蠕变变形，理论上 8
个等效的滑移系{111}〈011〉都能同时在水平通道

的γ基体开动，但考虑到试样的[001]方向与拉应力

方向一般都存在一定的角度偏差，导致只有一两个

滑移系首先开动。

高温蠕变过程中，位错主要通过攀移或交滑移

运动。由于镍基单晶高温合金一般含有 60%左右

的γ′析出相，这些位错运动到γ/γ′界面处会受阻，

在界面处形成了Orowan环，其中在（010）γ′相界面

留下螺位错部分，在（001）和（100）γ′相界面留下

60o混合位错。通常认为，螺位错不影响 γ/γ′共格

应力，只有混合位错的刃位错部分影响共格应力。

根据FSRH准则[9]，对负错配度合金，刃位错的半原

子面位于γ′相上，将释放共格应力。刃位错的半原

子面位于γ基体相上，将增加共格应力。

随着蠕变的进行，其他滑移系相继开动，不同

方向的位错在界面处发生了位错反应形成了位错

网，为了最大限度的降低错配能，位错线由〈110〉方
向通过攀移调整到〈100〉方向，位错网的形成阻碍

了位错的进一步运动[10]。伴随着界面位错网的形

成，使得水平方向的 γ/γ′界面比垂直方向的更稳

定，γ′相沿垂直于外加应力轴方向发生定向粗化，

即形成所谓的筏状组织，从而降低了γ/γ′界面能，

筏状的γ′相也阻碍了位错的攀移。随着界面位错

的不断积聚，合金开始进入蠕变第三阶段，位错网

破裂，超位错对开始剪切筏化的γ′相，同时γ′相开

始解筏。

高温合金蠕变过程中，由于温度和应力的共同

作用，微观组织方面产生许多独特的变化，如界面

位错网的形成，界面附近合金元素浓度的变化，但

最为引人注目的特征是形成所谓的筏状组织。

Tien和Copley首先详细研究了[001]取向镍基单晶

合金中的γ′形筏现象，同样的现象也相继在其他文

献中被确认[11-14]。Fredholm等[15]根据筏状γ′不同特

征将其分为两种类型：一种为N型，筏状γ′垂直于

外加应力方向；另一种为P型，筏状γ′平行于外加

应力方向。它们分别在不同的合金结构和应力条

件下形成，负错配度的合金受拉应力或正错配度合

金受压应力条件下形成N型筏，负错配度合金受压

应力或正错配度的合金受拉应力时形成 P型筏。

筏化组织的形成过程是一种原子扩散过程，其扩散

的驱动力是由外加应力引发的两相内不平衡的内

应力状态。镍基单晶高温合金由于两相晶格常数

的不完全匹配，两相之间本身就存在着互相平衡的

共格内应力。当在高温外加载荷的条件下，外加应

力与共格应力重叠，导致基体的垂直通道和水平通

道中的应力状态不同。在应力梯度的作用下，γ′相

图1 Orowan抗力与分解切应力[8]
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形成元素Al、Ti、Ta等和 γ相形成元素Cr、Mo等沿

相反的方向扩散，导致γ′沿特定方向增长，然后不

同的γ′互相连接，便形成了完善的筏形[16]。

2 中温高应力蠕变变形机制

同高温低应力蠕变变形类似，合金变形也是起

始于γ基体相内，不同的是变形初期一般经历一个

短暂的孕育期。a/2〈110〉{111}位错滑移至 γ/γ′界
面，由于不能像高温那样通过攀移或交滑移越过γ′
相，所以位错被限制在γ基体通道内。诸多研究均

认为，在应力的驱使下，不同方向的a/2〈110〉{111}位
错在界面处发生反应 [17-23]。蠕变第一阶段主要通

过柏氏矢量为a〈112〉位错带运动变形，由于位错带

的柏氏矢量大，当位错带扫过γ/γ′后，将产生明显

的应变积累，即应变变形较大。一般来说，a/3
〈112〉不全位错可以切入γ′相并留下内禀堆跺层错

（SISF）或外禀堆跺层错（SESF），而 a/6〈112〉不全位

错留在γ/γ′界面处，从而导致非均匀变形。伴随着

a〈112〉位错带运动，点阵不断旋转导致a〈110〉{111}
滑移系重新开动，变形进入蠕变第二阶段。蠕变第

二、三阶段变形主要受控于 a〈110〉{111}滑移系（图

2）。

但是，需要指出的是：

1）a〈112〉位错、堆垛层错的形成机制存在很

多争议之处。Link等[24]认为a/2〈110〉位错在界面处

不一定发生反应形成 a〈112〉位错带，而可能发生

分解反应。其中，a/3〈112〉不全位错切入γ′相留下

SISF或 SESF，而 a/6〈112〉不全位错留在 γ/γ′界面

处；Rae、Ma、Kakehi等 [25-27]都认为当外加应力比较

小或者γ′间距比较大时，不同方向的 a/2〈110〉位错

将在界面处形成位错网，从而抑制 a〈112〉位错的

形成；如果外加应力足够大时，a/2〈110〉位错在界

面处可以不发生反应或分解，而直接进入γ′相形成

反相畴界（APB），APB然后通过不全位错环的形核

与长大而形成 SISF或 SESF。作者近期研究发现，

几种不同的蠕变机制可能与蠕变应力相关，随应力

提高，a/2〈110〉位错分解机制逐渐占主导地位[28]。

2）关于蠕变过程中 a/6〈112〉不全位错剪切γ′
相产生复杂堆垛层错（CSF）的报道主要集中在多

晶高温合金中[29]，目前单晶高温合金中很少有类似

报道。

3）〈001〉取向的镍基单晶高温合金蠕变性能

对其取向偏离度非常敏感，随着偏离〈001〉取向增

大，合金的蠕变性能急剧下降，但缺乏对〈001〉取向

偏离一定角度的单晶高温合金的蠕变变形及损伤

机制的深入了解。

4）目前几乎所有研究者都认为造成镍基单晶

高温合金中温蠕变性能降低的主要原因是 a〈112〉
{111}滑移系的开动并在γ′相内产生 SISF或 SESF，
导致点阵发生明显的旋转[30]。但是，如果单晶合金

能够在外力作用下形成层错锁，那么合金的中温蠕

变性能不仅不会降低，反而会明显提高。

5）通过对比国内外几个典型镍基单晶高温合

金的中温蠕变性能。发现，不同合金的中温蠕变性

能相差很大，且不像高温蠕变性能那样随着（W+
Mo+Ta+Re）难熔元素含量的增加而提高。另外，部

分高代次镍基单晶高温合金的蠕变变形量还明显

增大。

3 结论

镍基单晶高温合金蠕变变形主要受控于位错

运动，蠕变强度取决于位错越过γ′相的难易程度。

高温蠕变变形的主要特征是γ/γ′界面位错网和γ′

图2 a〈112〉位错带[17]
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筏状组织的形成，最明显的特征是不同堆跺层错的

形成。

考虑到由于受叶片几何尺寸、合金成分、凝固

工艺等因素影响，单晶叶片在定向凝固及随后的热

处理过程中容易出现小角度晶界、条纹晶、杂晶、疏

松、雀斑及再结晶等缺陷；单晶高温合金在服役过

程中除了承受蠕变损伤外，还存在明显的疲劳和氧

化、热腐蚀损伤。深入开展含典型缺陷单晶高温合

金蠕变行为以及氧化和热腐蚀对单晶合金蠕变-
疲劳变形和损伤机制的影响研究显得非常必要。
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Creep deformation mechanism of nickel-based single
crystal superalloy

AbstractAbstract The creep damage caused by the centrifugal stress is one of the main failure mechanisms of the blade, so it is very
important to study the creep deformation behavior of the nickel-based single crystal superalloy. Based on the typical service
conditions of the single crystal blade, this paper reviews the creep deformation mechanisms under the conditions of the high
temperature-low stress and the medium temperature-high stress. It is suggested to study the creep behavior of the single crystal
superalloys with typical defects and the effect of the oxidation and the hot corrosion on the creep-fatigue deformation damage
mechanism.
KeywordsKeywords nickel-based single crystal superalloy; creep; deformation behavior; damage mechanism ●
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