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摘  要：本研究采用形变热处理的方法在新型镍基变形高温合金中构筑了“孪晶+γ′相”复合结构，并结合 EBSD 和 SEM

表征技术探讨了孪晶与 γ′相的演变规律。同时，研究了合金在 760 ℃下的高温力学性能。结果表明，“孪晶+γ′相”复

合结构可以有效改善合金的高温力学性能，且随着退火孪晶长度分数的增加，孪晶片层厚度增加，材料的高温强度呈

降低的趋势；当轧制态合金（ε=68%）在 1120 ℃退火 15 min 并进行双级时效处理（650 ℃/24 h/AC 和 760 ℃/16 h/AC）

后，“孪晶+γ′相”复合结构中退火孪晶的长度分数为 25.38%，γ′相的平均尺寸为 32.21 nm，此时，合金的屈服强度从

固溶态的 775 MPa 提高到了 1184 MPa，断后伸长率从 3.18%提高到了 18.96%。通过构筑“孪晶+γ′相”复合结构可以有

效提高高温合金的高温力学性能，这为高温力学性能的提升提供了一种新策略。 
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镍基变形高温合金由于具有优异的高温力学性  

能、良好的抗氧化性和抗热腐蚀性能以及良好的组织稳

定性，被广泛应用于航空发动机涡轮盘和其他的热端部

件[1-3]。然而，随着航空航天工业的快速发展，对相关的

镍基高温合金提出了更高的要求。而传统的强化方式如

固溶强化[4]、沉淀强化[5-6]和晶粒细化[7]在提高合金强度

的同时会损失塑性，进而使得合金面临强度-塑性失配的

问题。随着材料素化理念的提出[8]，发现通过调控界面

和微结构可以有效改善镍基变形高温合金强度并获得良

好塑性。 

近年来发现，孪晶强化作为一种新型强化方式能够

达到显著提升材料的屈服强度而不严重牺牲其塑性的目

的。这主要归因于塑性变形过程中孪晶界与位错之间特

殊的交互作用。一方面，孪晶界作为一种二维界面障碍

能够起到与普通大角度晶界相同的作用，阻碍位错运动，

从而提高屈服强度[9-10]；另一方面，由于孪晶界面两侧

的原子呈镜面对称分布，能够提供位错的形核点以及容

纳位错在平行于孪晶界的方向上发生运动，从而保证材

料具有良好的加工硬化能力和塑性[11-13]。一般来说，孪

晶界的形成与层错能密切相关，即材料的层错能越   

低，孪晶界的形成能力越强，从而有利于在材料中构筑

高密度的孪晶结构。目前，在多种低层错能面心立方结

构的合金中构筑孪晶结构均能够达到显著提高其屈服强

度的同时仍然保持较高塑性的目的。Zhang 等人[14]在 Cu

中引入高密度的孪晶界显著提高了材料的强度和延展

性。Yuan 等人[15-16]通过形变热处理的方式在一种新型镍

基高温合金中引入大量的孪晶组织，发现孪晶组织提高了

合金的强度。Yan 等人[17]在 316L 不锈钢中引入高密度的

孪晶界面，同时提高了金属材料的强度和塑性。Wang

等[18]和Gao等[19]通过冷轧和热处理的方式在 Inconel 625

合金中引入高密度的孪晶结构，发现合金中预先存在的

退火孪晶结构，不仅可以细化晶粒，而且可以在提高合

金强度的同时保持较好的塑性。 

基于上述界面调控的设计理念，本工作以低层错能

同时具有适量 γ′相体积分数的新型镍基变形高温合金为

研究对象，通过不同的形变热处理工艺在合金中调控

“孪晶+γ′相”结构，并采用 SEM 和 EBSD 技术研究孪

晶和 γ′相的演变规律。本课题组 Wang 等[20]已在前期研

究了室温下的力学性能，在高温下的力学性能还有待研

究。鉴于此，研究“孪晶+γ′相”结构与合金 760 ℃的高
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温力学性能的相关性和作用机理，为实现高性能镍基变形

高温合金高温强塑性匹配提供一种新的策略。 

1  实  验 

该新型镍基高温合金采用真空感应熔炼+电渣重熔双

联工艺铸造成锭，铸锭经均匀化处理后锻造成 Φ150 mm

的棒材，其化学成分（质量分数，%）为：50.98 Ni-     

16.5 Cr-20.0 Co-5.0 W-2.5 Al-2.5 Ti-2.5 Nb-0.02 C。从棒

材上切取 100 mm×35 mm×20 mm 的板材试样，板材经

1080 ℃保温 4 h 的固溶处理后油冷至室温。在室温条件

下通过双辊冷轧机进行变形量为 68%的轧制处理（CR）。

随后在 1120 ℃退火保温不同时间进行退火处理，并将退

火态试样进行 650 ℃/24 h/AC 和 760 ℃/16 h/AC 的双级

时效处理，以获得“孪晶+γ′相”复合结构。表 1 显示了

详细的热处理制度。 

通过线切割在不同状态的试样上切取块状试样和 

相应的拉伸试样，将块状试样进行研磨和抛光后，在    

80 mL CH3OH+20 mL H2SO4的电解液中电解抛光10 s（电

压为 20 V），然后进行电子背散射衍射（EBSD）表征，

并结合Channel 5软件分析计算平均晶粒尺寸、孪晶含量、

取向角和应力分布。在 10vol% HClO4+90vol% C2H5OH

的溶液中用 10 V 的电压电解抛光 25 s 后，通过 TESCAN  

MIRA3 场发射扫描电子显微镜（SEM）表征 γ′相，并用

Nano Measurer 1.2 软件统计 γ′相尺寸。 

表 1  对新型镍基变形高温合金获得“孪晶+γ′相”复合结构的详

细热处理制度 

Table 1  Detailed heat treatment processes for a novel Ni-based 

wrought superalloy to obtain “twin+γ′” composites 

microstructures 

No. Treatment processes Parameters 

i Solution treatment 1080 ℃/4 h/OC 

ii 
Cold rolling+annealing at 

1120 ℃ for 15 min+aging 

CR-68%-AT-1120 ℃/ 

15 min/AC-aging 

iii 
Cold rolling+annealing at 

1120 ℃ for 30 min+aging 

CR-68%-AT-1120 ℃/ 

30 min/AC-aging 

iv 
Cold rolling+annealing at 

1120 ℃ for 45 min+aging 

CR-68%-AT-1120 ℃/ 

45 min/AC-aging 

v 
Cold rolling+annealing at 

1120 ℃ for 60 min+aging 

CR-68%-AT-1120 ℃/ 

60 min/AC-aging 

 

根据 GB/T 228.2–2015《金属材料 拉伸试验 第 2 部

分：高温试验方法》确定高温拉伸试样为标距 12.5 mm、

宽度 3.2 mm、厚度 2.1 mm 的“骨头式”样品。并在 MTS 

E45.205 热模拟试验机上进行高温拉伸实验，对所有高

温拉伸试样均以 5 ℃/s 的升温速率加热至 760 ℃保温 

30 min 后进行应变速率为 5×10
-4

 s
-1 的高温拉伸实验。 

2  结果与讨论 

2.1  固溶态组织 

图 1 为新型镍基变形高温合金进行固溶处理 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 1  固溶态新型镍基变形高温合金的 EBSD 分析图、晶界类型分布、γ′相分布、晶界取向差角分布、晶粒尺寸分布和 γ′相尺寸分布 

Fig.1  EBSD image (a), grain boundary types distribution (b), γ′ phase (c), misorientation angle distribution (d), grain size distribution (e), and   

γ′ phase size distribution (f) of a novel solid solution treated Ni-based wrought superalloy 
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（1080 ℃/4 h/OC）后的微观组织以及晶界类型分布、γ′

相分布、晶界取向差角分布、晶粒尺寸分布和 γ′相尺寸

分布图。图中，灰色线表示小角度晶界（LAGBs，2°＜

θ≤15°），黑色线表示大角度晶界（HAGBs，θ＞15°），

红色线表示孪晶界（TBs）。由图 1a 和 1b 可知，固溶

态合金中晶粒取向均匀分布，其组织由细小均匀的等轴

晶组织和大量的退火孪晶组织组成；同时，退火孪晶主

要包括大量贯穿整个晶粒（B 型）、一端终止于晶内（C

型）和晶界交角处（A 型）的退火孪晶，以及少量孤立

在晶粒内的“孤岛”型退火孪晶[21]。结合图 1d 可以明

显看出，固溶态合金的晶界取向差角分布在 60°附近有

一个占比 24.57%的峰值，这主要是因为该镍基变形高温

合金的层错能较低，锻造成锭后在固溶处理过程中新相

形核产生大量层错，导致固溶合金的组织中形成退火孪  

晶[22]，而产生的退火孪晶与母体晶粒有着 60°±5°/<111>

的取向差关系，这正好是 Σ3 重位点阵关系[23]，这就导

致了晶界取向差角分布在 60°位置出现峰值。此外，该

新型镍基变形高温合金进行固溶处理时发生部分再结晶

（再结晶体积分数为 90.50%），其晶界主要以 HAGBs

和退火 TBs 为主，分别占整个晶界的 86.23%和 24.57%。

图 1e 的晶粒尺寸分布图中，包含孪晶的晶粒尺寸分布用

黑色柱状图表示，不包含孪晶的晶粒尺寸分布用红色柱

状图表示；其中包含孪晶的平均晶粒尺寸用 deff 表示，

不包含孪晶的平均晶粒尺寸用 d 表示，分析可知，固溶

态合金的 deff 为 19.75 μm，d 为 33.31 μm，这表明退火

TBs 具有与普通大角度晶界类似的细化晶粒的效应，其

细化晶粒的程度与 TBs 含量有关。同时，结合图 1c 和

1f 可知，固溶处理后有少量球状 γ′相分布在 γ 基体中，γ′

相的平均尺寸 Dave 为 238.71 nm。 

2.2  形变热处理对微观结构演变的影响 

固溶态合金进行室温轧制处理（ε=68%）后晶内组

织也会发生变化（如出现点阵畸变、空位数量增加、位

错大量增殖），产生亚结构和形变孪晶等形变组织，促

使位错运动阻力增加[24]。图 2a~2d 依次为轧制态镍基变

形高温合金在 1120 ℃分别退火 15，30，45 和 60 min 并

进行双级时效后的晶界类型分布图。在 1120 ℃退火时轧

制阶段储存的能量为再结晶晶粒的形核提供了驱动力，

同时退火处理也会降低或消除组织中的加工硬化。当退

火 15 min 并进行双级时效处理后，合金发生部分再结晶

（再结晶体积分数为 89.59%），合金组织主要由细小的

再结晶晶粒和退火孪晶组成，此时合金的平均晶粒尺寸

d 为 4.49 μm。当退火时间延长到 30，45 和 60 min 并进

行双级时效处理时，合金发生完全再结晶，再结晶体积分

数依次为 95.33%，95.64%和 96.73%。经统计，平均晶粒

尺寸 d 分别为 30.03，38.27 和 24.25 μm（图 3）。可以看

出，当退火时间延长至 60 min 并进行双级时效处理后，

合金组织的平均晶粒尺寸开始减小，这主要可归因于以

下几个方面：（1）随着退火时间的延长再结晶程度逐渐

增大，在合金中出现更多细小的再结晶晶粒；（2）随着

退火时间的延长，孪晶界比例升高导致晶界的能量降低，

使晶界迁移距离和迁移速率降低，甚至为零，因而晶界

结构比较稳定[25]；（3）合金组织中包含有退火孪晶界

的三叉晶界对晶粒的长大具有阻碍作用[26]。此外，变形

组织进行退火处理和时效处理后合金中出现大量的退火

孪晶界。这是因为，热处理时新型镍基变形高温合金的组

织发生了静态再结晶，新的晶粒取代了应变不均匀的晶

粒，因此合金组织中产生了退火孪晶[27]。与固溶态合金

相同，退火后时效处理的合金中退火孪晶依然由大量贯

穿整个晶粒（B 型）、一端终止于晶内（C 型）和晶界交

角处（A 型）的退火孪晶，以及少量孤立在晶粒内的“孤

岛”型退火孪晶[21]组成。同时，退火孪晶界一部分以共

格形式存在，还有一部分以非共格的形式存在[28]。而终

止型孪晶的头部是非共格界面，这种非共格界面能量高、

不稳定，在退火过程中它会降低自身的能量，向低能、

稳定的共格孪晶转变[29]。随着退火时间的延长，终止型

退火孪晶逐渐转变为贯穿晶粒的完整型退火孪晶，系统 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 2  轧制态新型镍基变形高温合金退火时效后的晶界类型分布图 

Fig.2  Grain boundary type distribution diagrams of a novel rolled Ni-based superalloy after annealing at 1120 ℃ for different time and two-stage 

aging: (a) 15 min, (b) 30 min, (c) 45 min, and (d) 60 min 
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能量降低，同时“孤岛”型退火孪晶界的数量也在减少，

如图 2a~2d 所示。因此，当退火时间达到 60 min 并进行

时效处理后合金中能量最低，降低了晶界迁移距离和迁

移速率，因而晶界结构较为稳定，进一步影响了晶粒尺

寸的长大。 

为了直观描述不同状态下新型镍基变形高温合金的

晶界特征分布，通常采用取向差角分布来表征晶界特征

分布。图 4 为不同状态下新型镍基变形高温合金的晶界取

向差角分布演变。由图 4a~4d 可知，退火并进行时效处理

后的合金组织中晶界主要以 HAGBs 和 TBs 为主；同时随

着退火时间的延长，相应的时效态合金中 TBs 的比例不

断增大，且晶界取向差角分布图呈双峰分布，1 个峰在 2°

附近，另 1 个峰在 60°附近。而位于 2°附近的峰对应于

大量位错缠结所形成的位错边界[30]，位于 60°附近的峰

则对应于退火孪晶[31]。这主要是因为变形组织在 1120 ℃

进行退火处理时，变形组织发生回复再结晶，晶粒通过

晶界的迁移而长大，在晶界迁移时，由于原子密排面

（111）面的堆垛顺序发生偶然错排，致使合金中出现一

个共格的孪晶界，当孪晶界迁移时就形成了退火孪    

晶[32]。然而，退火过程中系统总是朝着自由能降低的方

向进行，而孪晶界是低能稳定的界面，其界面能约为普

通大角度晶界界面能的 1/10
[33]，因此系统向有利于产生

孪晶的方向进行。同时，由于轧制变形量（ε=68%）比

较大，而退火的温度又比较高，因而形变储存能对回复

和再结晶均有贡献，但再结晶过程依旧占主导地位[34]。

退火时间为 15，30 和 45 min 时对应的时效态合金中退

火孪晶的比例依次达到 25.38%，30.91%和 36.95%。这

是因为该阶段再结晶程度快速增大，晶界在热激活作用

下快速地迁移，晶粒发生长大，而孪晶界是特殊的高角

度晶界，因而也会发生迁移，从而导致孪晶界比例的迅

速增加。随着退火时间增加到 60 min，再结晶程度继续

增大，此时退火孪晶的比例达到最大值 38.74%。当退火

孪晶界比例达到最大值时晶界的能量最低，使得晶界迁

移距离和迁移速率降低，甚至为零，此时晶界结构比较

稳定，最终导致晶粒尺寸有所减小。因此，退火加时效

处理的合金主要以 HAGBs 和 TBs 为主。实验结果也表

明，通过形变热处理的方式可以增加 TBs 的比例。同  

时，通过实验结果分析可知，退火孪晶的演化高度依赖

于再结晶程度和退火时间。 

结合图1e可知，固溶态合金晶粒尺寸分布在0~120 μm

的区域。由图 3a~3d 可以看出，在 1120 ℃退火并进行双级

时效处理后合金的晶粒尺寸分布图在 2 μm附近出现峰值，

这是因为合金发生再结晶形成大量细小的再结晶晶粒；同

时，也可以看出，晶粒尺寸分布与退火时间有关，在 1120 ℃

退火 15 min 并进行双级时效处理后，晶粒尺寸分布在 

0~20 μm 的区域，随着退火时间的延长，晶粒尺寸分布均

匀性有所增加。随着退火时间的延长，合金中退火孪晶的

含量呈增大的趋势。由于退火孪晶是一种特殊的高角度晶 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 3  轧制态的新型镍基变形高温合金退火时效后晶粒尺寸分布图 

Fig.3  Grain size distribution diagrams of a novel rolled Ni-based wrought superalloy after annealing at 1120 ℃ for different time and two-stage 

aging: (a) 15 min, (b) 30 min, (c) 45 min, and (d) 60 min 
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图 4  轧制态的新型镍基变形高温合金退火时效后晶界取向差角分布图 

Fig.4  Boundary misorientation angle distribution diagrams of a novel rolled Ni-based wrought superalloy after annealing at 1120 ℃ for 

different time and ageing: (a) 15 min, (b) 30 min, (c) 40 min, and (d) 60 min 

 

界，具有分割细化晶粒的效果[10]，因此，包含有孪晶界

的平均晶粒尺寸相比于不包含孪晶界的平均晶粒尺寸值

较小。此外，由于孪晶界对晶粒的分割细化作用，其晶粒

尺寸的分布范围相比不包含孪晶的晶粒尺寸分布范围较

窄。由于孪晶界具有低能、稳定的特点，故而其迁移速率

比较低，对晶粒的长大起到了阻碍作用，使得退火 60 min

并进行双级时效处理的合金晶粒尺寸减小。综上所述，该

研究过程中的晶粒细化主要由再结晶细化晶粒和孪晶细

化晶粒所引起。 

通过对实验结果分析可知，固溶态和退火后时效处理

的新型镍基变形高温合金中均存在大量的退火孪晶界。为

研究退火孪晶的厚度与材料力学性能之间的关系，在不

同状态的新型镍基变形高温合金中测量 200 个退火孪晶

的厚度，然后计算平均值[18]。图 5 显示了不同状态的新型

镍基变形高温合金中退火孪晶厚度与孪晶长度分数的变化

规律。可以看出，固溶态合金的退火孪晶厚度达到 9.18 μm，

并且其孪晶厚度要显著高于时效态合金。在 1120 ℃退火

并进行相同制度的双级时效处理后，退火孪晶的长度分

数随着退火时间的增大而增加，即从 15 min 的 25.38%持

续增长到 60 min 时的 38.74%。此外，由图 5 可以看出，

时效态合金中孪晶厚度随着孪晶长度分数的增大而增

大，且在退火时间为15 min时孪晶厚度最小，为2.29 μm。 

图 6 为不同状态的新型镍基变形高温合金的平均取向 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 5  不同状态的新型镍基变形高温合金孪晶长度分数和孪晶厚

度变化关系 

Fig.5  Relationship between twin length fraction and twin thickness 

of a novel Ni-based wrought superalloy under different states 

 

差（Kernel average misorientation, KAM）图。通常 KAM

图中，不同的颜色代表了不同的几何必须位错（geometri- 

cally necessary dislocations, GND）的分布状态。其中，蓝

色表示位错密度最低的区域，绿色表示位错密度较高的

区域，红色表示位错密度最高的区域。由图 6 可知，低

位错密度区位错均匀分布于晶粒内部，而高位错密度区

位错相对集中地分布于晶界附近，表明位错密度在整个

微观组织中分布不均匀。由图 6a 可以明显看出，经过固 
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图 6 不同状态的新型镍基变形高温合金的 KAM 图 

Fig.6  Kernel average misorientation (KAM) distribution diagrams of a novel Ni-based wrought superalloy after solid solution treatment (a) and after 

annealing at 1120 ℃ for different time and aging following solid solution and rolling (b-e): (b) 15 min, (c) 30 min, (d) 45 min, and (e) 60 min 

 

溶处理后晶粒中包含少量的绿色区域，表明经固溶处理

后几何必须位错几乎消除。但是在多晶体中，由于不同

晶粒的取向不同，在一定外力作用时不同晶粒内部滑移

系的分切应力相差大，因此，在轧制变形时，有利于滑

移的晶粒将优先开始滑移，滑移时位错源不断地沿着滑

移面发生运动，但是当位错滑移到晶界处时运动就会受

阻，形成位错塞积群，而位错塞积群将造成很大的应力

集中，这为后续再结晶晶粒的形核提供了驱动力。通过

图 6b~6e 可以看出，1120 ℃退火 15 min 并进行时效处

理后位错分布在较多的晶粒中；同时，随着退火时间的

延长，相应的时效态合金中几何必须位错含量明显降低，

这主要是因为退火阶段的回复和再结晶过程中发生位错

的湮灭和消失[35]，导致晶粒内部位错减少。但由于轧制

过程中应力分布不均匀，这就使退火过程中不同晶粒内

再结晶晶粒形成的驱动力不同，最终导致了再结晶过程

中晶粒尺寸的不同。 

合金中的位错密度（ρGND）可通过式（1）来计算[18,36]： 

av
GND

2KAM

b



                           （1） 

式中，KAMav为所选区域的平均 KAM 值，μ 为该点的单

位长度（100 nm），b 为 Burger 矢量的长度。经计算，固

溶态及退火 15，30，45 和 60 min 后时效处理的高温合金

ρGND 依次为 5.37×10
14，6.14×10

14，5.13×10
14，4.66×10

14

和4.79×10
14

 m
-2。退火15 min并进行时效处理的试样ρGND

大于其余状态的试样，这主要与再结晶过程中位错的运

动和晶界迁移有关。 

2.3  γ′相演变规律 

图 7 显示了不同状态的新型镍基变形高温合金中 γ′

相的形貌及尺寸演化规律。图 1c 显示，在 1080 ℃保温

4 h 条件下固溶处理后 γ′相数量较少且呈球状分布在 γ 基

体上，其 γ′相的平均尺寸 Dave 为 238.71 nm。图 7a1~7d1

分别为轧制态（ε=68%）新型镍基变形高温合金在

1120 ℃退火 15，30，45 和 60 min 并进行双级时效处理

（650 ℃/24 h/AC和 760 ℃/16 h/AC）后的 γ′相的分布图。

可以明显看出，图 7a1，7b1 和 7c1 中 γ′相均由少量粗大

的 γ′相和大量细小的 γ′相组成，并且弥散分布在 γ 基体

上，同时随着退火时间的延长，粗大 γ′相的数量和尺寸

逐渐减小。当退火时间延长至 60 min 时，相应的时效态

合金中无粗大 γ′相，只有细小的 γ′相弥散分布在 γ 基体

上，如图 7d1 所示。通过图 7a2，7b2，7c2 和 7d2 可知，

随着退火时间的延长，γ′相的平均尺寸减小。这主要是

因为，本实验中新型镍基变形高温合金的固溶温度在 γ′

相的完全回溶温度以下，进行固溶处理时未能将 γ′相全

部回溶进 γ 基体中，在 1120 ℃退火处理时固溶处理后残

留的粗大 γ′相将发生回溶，随着退火时间的延长回溶的

γ′相越多，未回溶的 γ′相数量和尺寸逐渐减小。当退火时 

a 
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图 7  不同状态的新型镍基变形高温合金中的 γ′相形貌及尺寸演变 

Fig.7  γ′ phase micromorphologies (a1-d1) and size distribution (a2-d2) diagrams of a novel rolled Ni-based wrought superalloy after annealing at 

1120 ℃ for different time and aging: (a) 15 min, (b) 30 min, (c) 45 min, and (d) 60 min 

 

间增大到 60 min 时，固溶处理后残留的粗大 γ′相全部回

溶于 γ 基体中。将退火态合金进行双级时效处理，合金

中又析出大量细小的 γ′相，其弥散分布在 γ 基体上，使

得 γ′相的平均尺寸逐渐减小，依次为 32.21，30.95，28.98

和 27.56 nm。通过双级时效处理使晶内和晶界组织得到

最佳配合，可以阻碍裂纹的形核和扩展[37]。此外，当变

形组织在 1120 ℃退火 60 min 并进行时效处理后，γ 基体

上析出细小密集的 γ′相会钉扎晶界，从而降低晶界的迁

移速率，最终导致晶粒尺寸的减小，这也是退火 60 min

后相应的时效态合金晶粒尺寸较退火 30 和 45 min 时小

的主要因素。同时，沉淀强化型高温合金的主要强化机

制是 γ′相阻碍位错的运动，而时效态合金组织中弥散分

布在 γ 基体上的 γ′相将影响后续的塑性变形。当位错在

滑移面上滑移时，会被 γ′相钉扎或 γ′相边界阻碍，当大

量的位错塞积到 γ′相周围时就会造成应力集中，使得合

金的力学性能得到提高[38]。 

2.4  高温力学性能 

图 8 汇总了不同状态的新型镍基变形高温合金在 
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图 8  不同状态的新型镍基变形高温合金在 760 ℃的拉伸性能及其与孪晶长度分数和孪晶厚度的关系 

Fig.8  Tensile properties at 760 ℃ of a novel Ni-based wrought superalloy under different conditions (a) and its relationship with twin length 

fraction and twin thickness (b) 

 

760 ℃、5×10
-4 

s
-1条件下的高温拉伸性能（图 8a）及其与

孪晶长度分数和孪晶厚度的关系（图 8b）。由图 8a 可知，

固溶态合金在760 ℃拉伸时的屈服强度（YS）为775 MPa，

极限抗拉强度（UTS）为 839 MPa，断后伸长率（EL）

为 3.18%。当变形组织在 1120 ℃进行不同时间的退火处

理和双级时效处理（650 ℃/24 h/AC+760 ℃/16 h/AC）后，

合金的屈服强度和抗拉强度明显提高，其塑性也有所提

高。可以看到，在 1120 ℃退火 15 min 并进行双级时效

处理后力学性能具有最大值，其 YS 达到 1184 MPa，UTS

达到 1245 MPa，EL 达到 18.96%，此时该新型镍基变形

高温合金实现 760 ℃高温下强度-塑性的匹配。同时，也

可以看出，随着在 1120 ℃退火时间的延长相应的时效态

合金力学性能有所下降。在 1120 ℃退火 60 min 并进行

双级时效处理后，合金强度和塑性均明显降低，YS 为

827 MPa，UTS 为 865 MPa，EL 为 4.56%。 

图 8b 汇总了不同状态下的新型镍基变形高温合金屈

服强度与退火孪晶长度分数和厚度之间的关系。可以看

出，随着退火孪晶长度分数的增加，合金的屈服强度逐

渐降低。相反，随着孪晶厚度的减小，合金的屈服强度

增加，且当孪晶厚度达到最小的 2.29 μm 时，退火孪晶

长度分数最低，为 25.38%，此时合金强度和塑性达到最

大值并实现强度-塑性的协同。这主要归因于以下 3 个方

面：（1）由于再结晶晶粒具有小尺寸，这些晶粒可以通

过增加晶界长度来有效防止位错移动，从而提高合金的

强度；同时，保持有一定的塑性[39]。（2）时效态合金

中大量的 γ′相可以有效钉扎位错以阻碍位错的运动；同

时，γ′相的边界也可以有效地作为位错运动的屏障，从

而增强强度[39-40]。（3）由于该新型镍基高温合金具有低

的层错能，在形变热处理过程中产生的大量退火孪晶也

可以有效阻碍位错的运动来提高合金的屈服强度[41]，另

外退火孪晶还能够吸收、存储位错以保持合金较好的延展

性[11-13]。在纳米孪晶 Cu 中发现材料的屈服应力 σ 与孪晶

片层厚度同样也遵循 Hall-Petch 关系，即 σ=σ0+kTBλ
-1/2（其

中 σ0 是晶格摩擦应力，kTB 是孪晶晶界强化的 Hall-Petch

系数，λ 是平均孪晶片层厚度）[42]。孪晶片层厚度越小

意味着孪晶界的密度越高，高密度的孪晶界在合金变形

过程中起着重要作用，因为孪晶引入的新界面减少了位

错平均自由程[43]，进而孪晶界和位错的相互作用将更加

频繁[9]。此外，当孪晶片层厚度减小时，孪晶界将成为

Shockley 不全位错的来源[44]，孪晶内部储存的位错将会

减少，位错穿过孪晶界时将需要额外的外加应力，而孪晶

界作为阻碍位错运动的有效屏障，当位错运动的平均自由

程减小时会导致加工硬化率和抗拉强度的升高[9,45]。因

此，减小孪晶厚度会对位错造成更大的阻碍，从而实现

强化合金的目的[11]。同时，退火孪晶对合金拉伸延展性

的贡献归因于退火孪晶在拉伸变形过程中为位错的形核

和容纳提供了更多的局部位置[46]。综上所述，合金屈服

强度的提升主要源于 γ′相对位错的钉扎及其相界对位错

的阻碍，以及孪晶界对位错的阻碍作用，而对塑性的提

升主要源于孪晶界对位错的吸收和存储。 

该新型镍基变形高温合金轧制后在 1120 ℃退火  

15 min 并进行双级时效处理（650 ℃/24 h/AC 和 760℃ 

/16 h/AC）形成“孪晶+γ′相”复合结构，退火孪晶长度

分数为 25.38%，孪晶厚度具有最小值 2.29 μm。此    

时，孪晶界的密度具有最大值，孪晶界和位错的相互作

用更加频繁，使得强度最大。相比固溶态合金，屈服强

度从 775 提高到了 1184 MPa，塑性从 3.18%提高到了

18.96%，实现了强度-塑性的协同。优异的力学性能与合

金微观组织密不可分，已有研究证明在合金中诱发高密

度的孪晶结构和大量的析出相可使合金在室温下获得优

异的力学性能[47-48]，而本工作也通过构筑“孪晶+γ′相”

复合结构，获得了高温环境（760 ℃）下力学性能优异
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的高温合金，这为进一步提高沉淀强化材料的高温强度

提供了参考。 

3  结  论 

1) 轧制态合金（ε=68%）在热处理过程中形成大量

退火孪晶，主要以 A 型、B 型、C 型以及少量孤立在晶

粒内的“孤岛”型的形态存在；同时，在变形量和退火

温度一定时，随着退火时间的延长，退火孪晶的含量增

加，片层厚度增大，且“孤岛”型的退火孪晶数量减少。 

2) 固溶处理后残留的 γ′相在高温退火时逐渐回溶

于 γ 基体，且随着退火时间的延长，回溶的 γ′相越多。

后续进行时效处理时又析出大量细小的 γ′相弥散分布在

γ 基体上。 

3) 轧制态合金（ε=68%）在 1120 ℃退火 15 min 并

进行双级时效处理后，其高温（760 ℃）屈服强度达到

1184 MPa，断后伸长率达到 18.96%，相比固溶态合金屈

服强度（775 MPa）提高了 409 MPa，断后伸长率（3.18%）

提高了 15.78%。其强度归因于孪晶阻碍位错的运动和 γ′

相钉扎位错，塑性归因于退火孪晶在拉伸变形过程对位

错的吸收和存储。 

4) 通过轧制和热处理工艺在低层错能的沉淀强化

型镍基变形高温合金中引入了高密度的退火孪晶结构和

大量的 γ′相，从而实现“孪晶+γ′相”复合强化。 
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“Twin+γ′ phase” Microstructure Regulation for a Novel Ni-based Wrought Superalloy 

and High Temperature Mechanical Properties 
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Abstract: The “twin+γ′ phase” composite structure was constructed in a novel Ni-based wrought superalloy by thermomechanical treatment, and 

the evolution of twin and γ' phases was investigated by EBSD and SEM. Meanwhile, the high temperature mechanical properties of the alloy at 

760 ℃ were studied. The results show that the “twin+γ′ phase” composite structure can effectively improve the high temperature mechanical 

properties of the alloy, and with the increase in the length fraction of the annealing twin, the thickness of the twin lamellar increases, and the high 

temperature strength of the material decreases. When the rolled alloy (ε=68%) is annealed at 1120 ℃ for 15 min and subjected to two-stage aging 

treatment (650 ℃/24 h/AC and 760 ℃/16 h/AC), the length fraction of twins in the “twin+γ′ phase” composite structure is 25.38% and the average 

size of γ′ phase is 32.21 nm, the yield strength of the alloy increases from 775 MPa (solid solution state) to 1184 MPa, and the elongation after 

fracture increases from 3.18% to 18.96%. “Twin+γ′ phase” composite structure can effectively improve the high-temperature mechanical 

properties of the superalloy, which provides a novel strategy for improving the high-temperature mechanical properties of superalloys. 

Key words: novel Ni-based wrought superalloy; “twin+γ′ phase” composite structure; annealing twin; high temperature mechanical properties 
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