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摘  要：研究了 700 ℃超超临界锅炉管用 617B 合金在 720 ℃/10 000 h、800 ℃/2000 h 和 850 ℃/100 h 时效和不同温

度 50 h 时效过程中组织稳定性及力学性能变化。结果表明：617B 合金在 10 000 h 长期时效末期组织稳定性较差，γ相

粗化且晶界上有有害相析出；温度对 617B 合金的组织稳定性影响较大，随着温度升高 γ相急剧粗化，晶内析出相发生

转变；合金的硬度主要受 γ相析出规律的影响；720 ℃时效过程中晶内有拉链状析出相，其种类、结构有待进一步研究。  

关键词：超超临界；时效；组织稳定性 

中图法分类号：TG146.1
+
5         文献标识码：A        文章编号：1002-185X(2016)04-0982-08 

 

随着现代工业的发展，能源和环境问题在现代人类

社会中日益凸显，为解决这两大问题、实现可持续发展，

提高火电发电机组热效率，降低 CO2 排放量成为首选

方案。世界范围内发展的新一代先进超超临界电站的蒸

气温度可提高到 620 ℃，正在研究中的先进超超临界

电站计划将燃煤效率提高到 60%，蒸气温度提高到

760 ℃[1]。部分国家已经把 21 世纪的蒸气参数目标制

定为 700 ℃以上，从而使热效率突破 50%[2, 3]，新一代

的超超临界电站需在 760 ℃/35 MPa 的条件下服役[2]，

传统的铁素体钢无法满足如此严苛的条件[4, 5]。镍基高

温合金因其优良的性能和组织稳定性，有望取代传统的

铁素体不锈钢[2, 4]。 

Inconel617 合金是固溶强化型的 Ni-Cr-Co 基高温

合金，因其具有良好的抗氧化性能、机械性能和高温稳

定性而被广泛用于高温环境[6]。随着 20 世纪 90 年代超

超临界蒸气锅炉技术在欧洲和美国的兴起，超超临界用

锅炉管材的研究受到人们的重视。617 成为用于 750 ℃

锅炉构件的首选材料之一[7-9]。617B 是 617 合金的硼改

进型，是在 617 合金基础上严格控制主要元素成分，并

添加了 B 元素而得来，从而提高了合金的抗蠕变性能[10]。

已有研究表明，617B 合金具有很高的抗疲劳强度和良

好的焊接性能[2]。617B 合金在 700 ℃/100 000 h 时效后

比传统的 617 合金的蠕变断裂强度高 25%[8]，表明 B

的添加使材料的蠕变性能有显著的提高。 

因 617B 合金需在严苛的服役条件下经受高温高压

环境的考验，因而其组织稳定性的考察结果对合金能否

最终作为 700 ℃超超临界电站材料至关重要，为此本

工作对 617B合金 720 ℃/10 000 h长期时效实验进行详

细研究，并辅以 800、850 ℃时效条件下组织演变情况，

对合金的组织演变规律、硬度变化进行比对、综合分析，

以期为 700 ℃超超临界电站选材提供参考。 

1  实  验  

实验用 617B 合金是通过真空感应熔炼（VIM）

加保护气氛电渣重熔（ESR）的双联工艺冶炼后经过

均匀化处理、开坯锻造、热挤压、冷轧、固溶处理后

得到的合金成品管，其成分如表 1 所示。617B 成品管

显微组织如图 1 所示。由图可知，经过固溶处理所得

的成品管晶粒为等轴晶；由于合金成品管经过多道次

冷轧及退火处理晶粒存在一定的不均匀性，晶粒尺寸

在 100~200 μm。成品管晶界有不连续的碳化物，EDS

能谱显示晶界碳化物主要含有 Cr、Mo，结合已有报

道[11,12]，该碳化物主要为(Cr, Mo)23C6。成品管中晶粒

内部存在弥散的析出相，主要分为 2 类：黑色的块状

相为富 Ti、C、N 的 Ti(C, N)，白色的细小颗粒为富

Cr、Mo 的(Cr, Mo)23C6，组织观察结果表明 617B 合金

成品管中无 γ相存在。 

为全面研究 617B 合金在时效过程中组织和性能

演变，对其进行了 50 h 不同温度（640、700、760、 

 

表 1  617B 合金化学成分 

Table 1  Chemical compositions of 617B alloy (ω/%) 

C Cr Co Mo Ti Al B Si Ni 

0.057 22.05 11.72 9.0 0.46 1.44 0.001 0.02 Bal. 
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图 1  617B 合金成品管显微组织 

Fig.1  Microstructures of a finished tube of alloy 617B: (a) OM image, (b) SEM image of grain boundary, and (c) SEM image of  

intragranular precipitations 

 

820、880 ℃）时效和 720、800、850 ℃不同时间时

效，对时效后的试样进行 SEM 观察和硬度测试。SEM

观察试样采用金相砂纸逐级打磨至 2000#后抛光，使

用 170 mL H3PO4 + 10 mL H2SO4 + 15 g Cr2O3 混合溶

液电解侵蚀。 

2  实验结果 

2.1  时效温度对合金影响 

为研究时效温度对合金组织和性能的影响，对

617B 合金成品管进行不同温度的 50 h 时效，时效温

度分别为 640、700、760、820、880 ℃，时效后的显

微组织如图 2 所示。由图可知，640 ℃时效后合金组

织无明显变化；700 和 760 ℃时效后在晶界附近出现

网格状组织。对比 617 合金时效的报道可知，一般认

为 617 合金的晶内析出相为碳化物，但近来有文献[11, 

12]报道该组织为 δ 相。研究[11, 12]发现，在 617 合金

700 ℃蠕变实验中应力加载区和无应力加载区在实验

后均有 δ 相析出；δ 相从晶界开始形成并呈拉链状向

晶内延伸，其周围的位错缠结表明该相是一种强化相；

但在 800 ℃蠕变实验中未发现 δ 相；TEM 分析显示

617 合金中的 δ 相结构为 δ-Ni3Mo。Cabibbo 等 [11, 12]

经过进一步研究发现 γ相在晶界和 δ相附近数量减少，

γ相和 δ 相的形成相互影响：δ 相的形成造成局部贫

Ni 使 γ相的数量减少；γ相的形成则导致基体中贫 Ni

富 Mo，当 Mo 的含量富集到一个临界值时 δ 相开始形

成。借鉴 617 合金的此种机制经分析认为 617B 合金

在 800 ℃长期时效过程中无 δ相形成可能是因为该温

度下扩散系数提高使 Mo 的偏析程度降低且该温度下

γ相数量较少，该条件不利于 δ 相的析出。由图 2 可

知在 820 和 880 ℃时效后的试样中无网格状组织，

820 ℃时效后有大量的碳化物析出，880 ℃时效后的

晶内碳化物数量减少，但析出相明显长大。研究表明

617 合金中碳化物在 871 ℃时析出最快[13]，当温度低

于 871 ℃时碳化物快速析出，当高于此温度时，碳化

物以长大为主。 

617B 合金 50 h 时效后的 γ相形貌如图 3 所示。

由图可知，640 ℃时效时基体中有细小弥散的 γ相析

出；当温度升高到 700 ℃时，γ相有所长大，820、

880 ℃经 50 h 时效后未观察到 γ相。617B 合金的相

图见文献[14]，617 合金的 TTT 曲线如图见文献[15]。

结合 617 合金的 TTT 曲线可以看出，700 ℃处于 γ

相析出的鼻尖温度，时效 50 h 后基体中有大量弥散细

小 的 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 2  617B 合金不同温度时效 50 h 后的 SEM 照片 

a b c 

10 µm 10 µm 200 µm 

5 µm 

e d c b a 
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Fig.2  SEM images of alloy 617B after aging for 50 h at 640 ℃ (a), 700 ℃ (b), 760 ℃ (c), 820 ℃ (d), and 880 ℃ (e) 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 3  617B 合金不同温度时效 50 h 后的 γ形貌 

Fig.3  Microstructures of γ precipitation for alloy 617B after aging for 50 h at 640 ℃ (a), 700 ℃ (b), and 760 ℃ (c) 

 

γ相存在。合金中相的析出是热力学和动力学相结合

的结果，617B 合金中 γ相的回溶温度为 857 ℃，因

此 880 ℃时效过程中未观察到 γ相。 

通过以上分析可知，617B 合金时效过程中的组织

变化是热力学和动力学相结合的结果，50 h 时效过程

中当时效温度较低（低于 820 ℃）时合金主要析出相

为 γ相和 δ 相，当时效温度过高（升高至 820 ℃）时

合金中无 γ相析出，晶内主要析出相为粗化的碳化物。 

2.2  720 ℃时效组织演变 

由以上分析可知，617B 合金中相的析出受温度的

影响很大，超超临界锅炉电站用高温合金需在高温高

压下长期服役，因此时效时间对合金组织和性能的影

响具有重要的研究意义。为研究时效时间对合金组织

和性能的影响，对 617B 合金进行了 720 ℃时效。

720 ℃时效实验分为 30 h 短期时效和 10 000 h 长期时

效 2 组。短期时效主要为观察时效初期相的析出情况。

617B 合金在 720 ℃短期时效过程中的 SEM 形貌和 γ

相形貌分别如图 4、图 5（图中黑色侵蚀坑为晶内碳化

物脱落所致）所示。由图可知，在 720 ℃短期时效开

始阶段，晶内存在弥散的碳化物强化相，当时效时间

延长到 3 h 时，晶界附近开始出现拉链状的 δ 相向晶

内延伸，8 h 后其形貌保持稳定。γ相在时效初期即开

始析出，但是体积较小对基体的强化效果有限，当时

效时间延长到 8 h 时，γ相有所长大，强化作用增强。 

为考察合金在长期时效过程中的组织稳定性，对

617B 合金进行了 720 ℃的长期时效实验，时效后的

显微组织如图 6 所示。在长期时效初期，合金的晶界

碳化物和晶内析出相无明显变化，晶内主要为拉链状

向晶内延伸的析出相，当时效时间延长至 10 000 h 时

晶内析出相由规则排布的拉链状转变为杂乱无章的亮

白色析出相。时效 4 000 h（图 6b）后，在晶界附近出

现块状相，在 SEM 下观察呈灰色，与亮白色的晶界碳

化物存在明显差异。对其进行 EDS 能谱分析，结果表

明该相主要由 Cr、Co、Ni、Mo 4 种元素组成，且元

素比例与相图计算结果中 μ 相相符（如表 2 所示）。随

着时效时间的延长，该相的数量增多，均集中在晶界

附近，在晶内未发现该相。由于灰色析出相的出现，

原有晶界碳化物的连续性降低，在亮白色晶界碳化物

中掺杂有灰色析出相。 

617B 合金 720 ℃长期时效过程中 γ相形貌如图 7

所示。由图可知 γ相随着时效时间的延长逐渐长大，

时效初期 γ相呈规则的球状析出，时效至 7000 h 时， 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 4  617B 合金 720 ℃短期时效后 SEM 照片 

a b c 

c b a 

800 nm 400 nm 400 nm 

c b a 
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Fig.4  SEM images of alloy 617B after aging at 720 ℃ for 1 h (a), 3 h (b), and 8 h (c) 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 5  617B 合金 720 ℃短期时效后 γ形貌 

Fig.5  Microstructures of γ precipitation of alloy 617B after aging at 720 ℃ for 0.5 h (a), 1 h (b), and 8 h (c) 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 6  617B 合金 720 ℃时效后显微组织 

Fig.6  SEM images of alloy 617B after aging at 720 ℃ for 100 h (a), 4000 h (b), and 10 000 h (c) 

 

γ相向不规则形状转化，其长大趋势明显。在 720 ℃

长期时效过程中 617B 合金 γ相的析出长大趋势明显，

与已有的研究 [16]有所不同，这主要是由于本研究中

617B 合金的 Al、Ti 2 种 γ相形成元素含量较高。高的

Al、Ti 含量对时效初期 γ相的析出有利，但随着时效

时间延长，γ相的稳定性下降。因此，在 617B 合金中

需严格控制 Al、Ti 元素含量和比例，使 γ相的析出长

大控制在较稳定范围内。 

 

表 2  晶界析出相成分 

Table 2  Chemical components of precipitations on grain  

boundary (ω/%) 

Element Cr Co Mo Ni 

Calculation 

result of 

thermo-scale 

17.0 18.7 44.8 19.5 

Result of 

EDS 
14.65 17.02 41.62 26.72 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 7  617B 合金 720 ℃时效后 γ相形貌 
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Fig.7  Microstructures of γ precipitation of alloy 617B after aging at 720 ℃ for 30 h (a), 2000 h (b), and 7000 h (c) 

720 ℃时效实验表明，在时效初期合金组织稳定，

在长期时效后期 617B 合金的组织稳定性下降，主要

体现在 γ相稳定性下降，晶界上有害相析出。 

2.3  800 和 850 ℃高温时效组织演变 

根据前文所述，当时效温度较高时，617B 合金中

相演变规律与低温时明显不同，因此选取 2 个高温段对

合金进行 800 ℃/2000 h 和 850 ℃/100 h 时效，以研究

高温对组织演变的影响。800 ℃时效后的显微组织和 γ

相形貌如图 8、图 9 所示。由图可知，时效至 500 h 时

晶界附近仍有条带状的析出物，但其规律性较 720 ℃

时效时弱；当时效时间延长到 1000 h 后晶界附近析出

相变成杂乱状分布。由图 9 可知，时效 500 h 时 γ相形

状已经有所变化，617B 合金中 γ相的耐高温性能较差，

随着温度升高 γ相的长大趋势增加，稳定性减弱。 

850 ℃短期时效过程中未观察到'相析出，结合

617B 合金相图可知，γ相的回溶温度是 857 ℃，在

850 ℃时 γ相可能发生了回溶。时效后的显微组织如

图 10 所示。由图可知时效初期晶界附近仍有大量条带

状析出相，但时效 17 h 后转变为杂乱状析出，结合已

有文献及以上分析可知，该析出相有别于传统观点中

的碳化物，该相的鉴定及其具体性质有待进一步研究。 

617B 合金高温时效结果表明，合金在高温时效过

程中 γ相快速粗化，当温度升高至 850 ℃，时效至 100 

h 仍未观察到 γ相；晶内拉链状析出相随着时效时间

的延长和温度的升高转变为杂乱的颗粒状析出。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 8  617B 合金 800 ℃时效后显微组织 

Fig.8  SEM images of alloy 617B after aging at 800 ℃ for 30 h (a), 500 h (b), 1000 h (c), and 2000 h (d) 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 9  617B 合金 800 ℃时效后 γ相形貌 

Fig.9  Microstructures of γ precipitation of alloy 617B after aging at 800 ℃ for 2 h (a), 30 h (b), and 500 h (c) 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 10  617B 合金 850 ℃时效后显微组织 

c b a 

5 µm 

d 

c b a 

400 nm 

c b a 

5 µm 
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Fig.10  SEM images of alloy 617B after aging at 850 ℃ for 2 h (a), 17 h (b), and 100 h (c) 

3  结果与讨论 

3.1  时效过程硬度变化规律 

合金时效过程中在组织发生变化的同时其性能也

有所改变，合金的性能是其组织变化情况的直观反映。

617B 合金在不同温度下时效 50 h 后的硬度如图 11 所

示。合金硬度在 700 ℃时出现峰值，之后下降。合金

硬度下降是由 γ相和晶内析出相的演变共同决定的。

结合 γ相形貌（图 3）和 617 合金的 TTT 曲线可以看

出，700 ℃时 γ相大量弥散析出，起到很好的强化作

用，合金硬度上升。随着温度的升高，γ相的稳定性

下降，形状不规则，排列的规整度下降。此外，820、

880 ℃时无 δ 相，强化作用减弱；且碳化物在 880 ℃

时数量减少，尺寸增加。因此 880 ℃时合金硬度低于

820 ℃。 

617B 合金 720 ℃短期时效后的硬度变化如图 12

所示。由图可知，时效初期合金硬度迅速上升，在时

效 8 h 后保持稳定。结合前文分析可知，短期时效过

程中晶内析出相基本保持稳定，γ相在时效初期快速

析出，8 h 后尺寸保持稳定。由此可见合金时效过程中

硬度变化是由其组织演变规律所决定的。合金中各析

出相的综合作用，使 617B 合金硬度在 720 ℃短期时

效过程中逐渐保持稳定。 

合金的性能与组织密切相关，不同时效条件下的

617B 合金硬度变化如图 13 所示。由图可知，合金硬

度主要受到时效温度和时效时间的影响，其中时效温

度的影响最大。720 ℃时合金硬度最高，当时效温度

升高到 800 ℃时合金硬度迅速下降，850 ℃时合金硬

度继续下降，但下降幅度较小。结合时效组织分析可

知，不同时效温度下，γ'相的变化最大：720 ℃下有

较多的 γ'相呈规则态析出，起到了较好的强化作用； 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 11  617B 合金不同温度下时效 50 h 后的硬度变化 

Fig.11  Variation of hardness for alloy 617B after aging at  

different temperatures for 50 h 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 12  617B 合金 720 ℃短期时效硬度变化 

Fig.12  Variation of hardness for alloy 617B after aging at 

720 ℃ for 30 h 

 

800 ℃虽然也有 γ'相的析出，但是组织均匀性下降，

强化作用减弱；850 ℃下基本无 γ'相析出，硬度继续

下降。因此，在 617B 合金中硬度的变化主要受到 γ'

相析出规律的影响。 

由于 617B 合金时效硬度变化的主要影响因素是

γ相的析出长大，因此绘制 720 ℃时效过程中 γ相尺

寸变化与合金硬度变化规律如图 14 所示。由图可知，

时效初期，由于元素的扩散系数较大，γ相的尺寸迅

速增大，初期 γ相与基体保持着较好的共格关系，对

合金起到了强化作用。之后随着 γ相尺寸的稳定，合

金的硬度也趋于稳定，硬度变化趋势与 γ相的尺寸变

化趋势大体相同。 

由以上分析可知，617B 合金在时效过程中硬度变

化与组织演变规律密切相关，γ'相和晶内析出相共同

决定了合金硬度变化规律，其中 γ相析出长大规律对

合金硬度的影响最为显著。 

3.2  γ相粗化机制 
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图 13  不同时效条件下硬度变化 

Fig.13  Variation of hardness under different aging conditions 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 14  617B 合金 720 ℃时效硬度和 γ相尺寸随时效时间变化 

Fig.14  Variation of hardness and size of γ phase for alloy 617B 

with time when aging at 720 ℃ 

 

由于 617B 合金的硬度变化与 γ相的粗化过程密

切相关，因此对 γ相的粗化行为进行研究。目前，γ

相的粗化行为主要可用 2 种粗化机制描述: (1) 扩散控

制的粗化机制，γ相平均半径与时效时间满足立方关

系，即传统的 L-S-W 理论[17]；(2) 界面控制的粗化机

制，其粗化关系服从平方关系[18]。将 720 和 800 ℃时

效过程中的 γ相平均半径与时效时间的关系以 2 种粗 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 15  720 和 800 ℃时效温度下的 r
2
-t 与 r

3
-t 曲线 

Fig.15  Curves of r
2
-t (a) and r

3
-t (b) for alloy 617B aged at 

different temperatures 

化机制的形式表示于图 15 中。由图可知，γ相的粗化

用立方关系拟合的结果优于用平方关系拟合的结果。

因此，617B 合金中 γ相的粗化符合传统的 L-S-W 理论。 

综上所述，对 617B 合金在不同时效温度、时效

时间下的组织、性能变化进行了详细阐述和比对，研

究表明：时效过程中 617B 合金析出相主要为 γ相、

碳化物和晶内析出相，晶内析出相 720 ℃时效和高温

短期时效状态下呈现规则的拉链状分布并向晶内延

伸，但随着时效时间的延长和时效温度的升高其稳定

性下降，有关该相的种类及其对合金性能的影响有待

进一步研究；合金的性能变化与组织演变密切相关，

其硬度主要受 γ析出规律的影响；617B 合金 10 000 h

长期时效末期组织稳定性下降；控制合金中 Al、Ti

含量对 γ相的稳定性至关重要。 

4  结  论 

1) 617B 合金在 720 ℃长期时效过程中有 γ相析

出，随着时效时间的延长和时效温度的升高，γ相的

稳定性下降，其粗化符合传统的 L-S-W 粗化理论；高

Al、Ti 含量使 617B 合金长期时效后 γ相稳定性下降，

因此需严格控制合金中 Al、Ti 含量。 

2) 617B 合金的力学性能与组织密切相关，γ相的

析出对硬度的影响效果明显，720 ℃时效过程中由于

γ相的析出，硬度随时效时间的延长而升高，当时效

温度过高时 γ相的析出量减少合金硬度下降。 

3) 617B 合金长期时效后晶界上有 μ 相析出，时效

过程中晶内出现大量拉链状向晶内延伸的析出相，其

结构、性能有待进一步研究。 
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Microstructure Evolution during Aging of Alloy 617B for 700 °C Ultra-Supercritical 

Boiler Pipe 
 

Jiang He, Dong Jianxin, Zhang Maicang, Yao Zhihao  

(University of Science and Technology Beijing, Beijing 100083, China) 

 

Abstract: The microstructure stability and mechanical properties of alloy 617B after 720 °C/10 000 h, 800 °C/2000 h and 850 °C/100 h 

aging and short term aging at different temperatures were studied. The results show that the microstructure stability of alloy 617B after 

aging at 720 °C for 10,000 h is relatively poor, γ phase coarsens and harmful phase precipitates on grain boundary. Aging temperature has 

an impact on the microstructure stability of alloy 617B. γ phase coarsens rapidly with the increasing of aging temperature and the 

intragranular precipitates are transferred. The hardness of alloy 617B is mainly influenced by the precipitation rule of γ phase. There are 

zipper-like precipitates in grains during 720 °C aging while the structure of phase needs further study. 

Key words: ultra-supercritical; aging; microstructure stability 
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