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摘  要：本工作研究了一种自主研发的第 3 代粉末高温合金 WZ-A3 不同工艺状态的显微组织特征以及热处理后合金的高温

拉伸、蠕变以及疲劳性能。该合金采用热等静压(HIP)+热挤压(HEX)+锻造(HF)+热处理(HT)工艺加以制备。结果表明：HIP

态合金晶粒度等级为 ASTM 8~9 级，晶界存在粗大 γ相，晶内存在相对细小的 γ相；经挤压+锻造后，合金晶粒度等级可达

ASTM 13~14 级，晶内 γ相细化，但晶界处的 γ相数量明显增多；热处理后合金晶界处大块状的 γ相数量明显减少，晶内 γ

相平均尺寸由 HIP 态的 400 nm 细化至热处理态的 200 nm。过固溶+时效热处理后的合金 700 ℃抗拉强度和屈服强度分别达

1360 和 1029 MPa，延伸率和断面收缩率分别为 23.5%和 17%；在 800 ℃/330 MPa 条件下蠕变量达 0.2%时所用时长为 229 h；

700 ℃/0%~0.8%/0.33 Hz 条件下的疲劳寿命为 24 500 循环周次。蠕变性能和疲劳性能与 LSHR 和 ME3 等第 3 代镍基粉末高

温合金相当，但 700 ℃拉伸强度较 LSHR 合金高近 50 MPa，延伸率为其 3 倍，屈服强度稍有降低。 
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相比于其他传统金属材料，镍基粉末高温合金组

织均匀、晶粒细小，有着较好的持久性能和较高的强

度，被广泛用于航空发动机涡轮盘的制造 [1-4]。自 21

世纪 60 年代粉末高温合金问世以来，欧美镍基粉末高

温合金已开发至第 3 代[5]，见图 1。第 1 代镍基粉末高

温合金是在变形高温合金和铸造高温合金的基础上，

适当降低 C 含量但增加 MC 型碳化物形成元素而成，

具有较高的强度，650 ℃下抗拉强度及屈服强度分别

可达 1150 及 1120 MPa，代表合金有 Rene95、U720
[6,7]

等，可在 600~650 ℃温度下服役；第 2 代镍基粉末高

温合金旨在提升第 1 代高温合金的损伤容限，抗拉强

度虽有降低，但其抗蠕变、抗疲劳以及裂纹扩展抗力

大幅提升，代表合金有 Rene88DT 等[8]；第 3 代镍基

粉末高温合金则是在前两代的基础上，进一步优化合

金性能，以获得强度和损伤容限兼优的性能优势，并

且提高其使用温度至 650~700 ℃，代表合金有 LSHR、

ME3 等[9,10]。目前欧美的第 4 代镍基粉末高温合金也

在研发当中。中国的镍基粉末高温合金研发起步较晚，

借鉴欧美国家经验，已研发出以 FGH95
[11]为第 1 代和

FGH96、FGH97
[12]为第 2 代的国产化镍基粉末高温合

金，第 3 代合金亦在不断地开发中，主要的牌号有

FGH98、FGH99 等[13,14]，另有学者自主开发 FGH100L

合金，并具有良好的持久性能和强度[15,16]。相比于欧

美的研发进展，中国第 3 代粉末高温合金尚处起步阶

段。然而随着航空工业的不断发展，对高推重比航空  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 1  粉末高温合金的发展历程 

Fig.1  Development history of P/M superalloys
[5] 
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发动机涡轮盘的需求与日俱增[17]，要求在更高温下服

役的同时还需保持较好的持久和疲劳性能，这对镍基

粉末高温合金的综合性能提出了严峻的挑战，第 1 代

和第 2 代粉末高温合金难以满足需求。因此为缩小与

欧美的差距，提升中国粉末高温合金自主研发水平，

开展第 3 代镍基粉末高温合金的研究对中国航空工业

的发展有着极为重要的作用和意义。 

本工作用材为自主研发的第 3代镍基粉末高温合

金 WZ-A3，并通过热等静压+热挤压+锻造+热处理工

艺进行制备[18-21]。相比于 LSHR 和 FGH98 合金，其主

要特点是调控 Ta 含量的同时提高了 Ti/Al 比（保持

Ti+Al 总量不变），旨在提高 γ的反向畴能，提高合

金强度；另外还对 Hf、B 等微量元素以及 Mo、W 含

量进行了调整，旨在平衡合金在高温下服役的综合性

能。对该合金在不同工艺状态下的微观组织、高温拉

伸性能、疲劳性能和蠕变性能进行测试与分析，探讨

了显微组织与合金性能之间的联系，且与当前已有报

道的第 3 代镍基粉末高温合金组织与性能进行对比。

为研发有特色的国产化第 3 代镍基粉末高温合金提供

思路。 

1  实  验 

本实验材料为自主研发的第 3 代镍基粉末高温合

金 WZ-A3，合金主要成分如表 1 所示。依据 JMatPro

计算合金的析出相转变温度如图 2 所示，可以发现随

着温度的降低，会逐渐析出 MC、MB2、M3B2、μ、M23C6、

σ 等物相。粉末通过真空熔炼+氩气雾化制备，所制得

的粉末经筛分等处理后装入不锈钢包套中，真空脱气

后焊封并于 1150 ℃下热等静压 4 h 成形，随后通过热

挤压（HEX）和锻造（HF）获得 Φ200 mm×48 mm 粉

末高温合金试验盘。成形后的合金置于气淬炉中进行

过固溶和时效热处理（HT），固溶温度为 1200 ℃，

固溶时长为 2.5 h，冷却方式为气冷；时效温度为

815 ℃，时效时长为 8 h。 

分别取热等静压、热挤压、锻造以及热处理后的

合金，用柯勒试剂进行腐蚀，随后用 NikonMM-400

测量显微镜对其金相组织进行观察。分别按标准 GBT 

228.2-2015、GB/T 2039-2012 和 GBT 26077-2010 对热

处理后的盘缘合金取拉伸、蠕变和疲劳试样，在

ETM105D 微机控制电子万能试验机、RJ-50 持久蠕变

试验机和 Instron 8801 疲劳试验机上分别进行拉伸、

蠕变和疲劳试验，拉伸温度分别为 700 和 800 ℃，屈

服前后拉伸应变率和速率分别为 0.00025 s
-1 和

0.042 mm/min；蠕变加载温度为 800 ℃，加载应力为

330 MPa；疲劳实验温度为 700 ℃，应变范围为

0%~0.8%，加载频率为 0.33 Hz，应变波形为三角波。

经砂纸打磨抛光后腐蚀 γ相，腐蚀剂体积配比为硝酸:

水:乙酸:氢氟酸=3:3:3:1，在 Sigma300 场发射扫描电镜

下观察变形前后的 γ相显微组织以及断口形貌。 

2  结果与分析 

2.1  不同工艺状态下合金的微观组织 

为更加全面研究 WZ-A3，对其不同工艺状态下的

微观组织进行了研究，图 3 分别为 HIP 态、HEX 态、

HF 态和 HT 态合金金相组织。可以发现 HIP 态存在较

多的原始颗粒边界(previous particle boundary, PPB)，

如图 3a 中箭头所示，晶粒多呈圆形或是近圆形，晶粒

度级别在 ASTM 8~9 级；经热挤压后，晶粒细化，达 

 

表 1  WZ-A3 合金主要成分 

Table 1  Main components of WZ-A3 alloy (/%) 

Al Co Cr Mo Nb Ti W Ta Hf Ni 

2.8~3.2 18.5~19.5 12.5~13.5 3.75~4.25 1.1~1.3 3.5~3.9 3.75~4.25 0.9~1.1 0.17~0.23 Bal. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 2  合金随温度变化的析出相转变图  

Fig.2  Phase transition diagram of the alloy with temperature 

ASTM 12~13 级，晶粒形貌呈不规则状；锻造后晶粒

更加细化，达 ASTM 13~14 级。这是因为在热变形过

程，合金发生了动态再结晶，如图 3b 箭头所示，促使

晶粒细化[22]。另在不同制备工艺下，晶界处均分布着

大块状且形状不规则的 γ相，这对成形过程中晶界的

迁移产生钉扎作用，从而阻碍晶粒的动态长大，促使

形成弯曲晶界，提高合金的强度和持久性能[23,24]。过

固溶热处理后，晶粒发生长大，为 ASTM 7~8 级，且

形成了较多孪晶组织。 

观察不同状态合金 γ相形貌，如图 4 所示，在 HIP 

600 900 1200 1500

0

20

40

60

80

100

P
h

as
e 

C
o

n
te

n
t,

 
/%

Temperature/℃

  Liquid 

  

  MC

  MB
2

  ＇
  M

3
B

2

  

  M
23

C
6

 



·1480·                                           稀有金属材料与工程                                          第 51 卷 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 3  不同工艺状态下合金的微观组织 

Fig.3  Microstructures of alloys under different preparation processes: (a) HIP state, (b) HEX state, (c) HF state, and (d) HT state 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 4  不同工艺状态下 γ相的 SEM 像 

Fig.4  SEM images of γ phases under different preparation processes: (a, b) HIP state, (c, d) HEX state, (e, f) HF state, and (g, h) HT state 
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态晶界处分布着粗大的 γ相，尺寸在 2~3 μm，且在晶

内弥散分布着不规则状的 γ相，尺寸在 400 nm 左右，

γ相体积占比约为 53%，另外在晶界处的大块状 γ相

附近弥散分布着更为细小的 γ相，尺寸在 40 nm 左右；

经过热挤压后，晶界处部分的 γ相被破碎，数量增多，

大块状 γ相尺寸分布范围多在 0.5~1.5 μm 间，晶内 γ

相被细化，尺寸在 80 nm 左右，晶内 γ相数量明显增

加；经锻造后，对比图 4c 和图 4e，可发现晶界处较

粗的 γ相明显被粗化，尺寸大多分布在 1~3 μm 范围，

且晶内 γ相相比于 HEX 态亦有一定的粗化。过固溶热

处理后，晶界处大部分 γ 相溶于基体中，相比于

HIP/HEX/HF 态合金，晶界大块状 γ相数量大幅减少，

并且发现非常细小 γ相沿晶界处残留的大块状 γ相附

近析出，尺寸在 40 nm 左右。另外晶内 γ相平均尺寸

在 200 nm 左右，这是在不同加工工艺过程中，基体的

过饱和度、γ相形核驱动力和冷速的不同而综合造成的。 

进一步对该合金的析出相进行研究，发现 4 种状

态下合金的晶界和晶内均分布着弥散细小的白色析出

物，如图 5 所示。经 EDS 面扫鉴定为含 Nb、Ti 的 MC

碳化物以及含 Mo 的硼化物，如图 6 所示。并且在整

个变形过程中，该析出相结构未发生变化，仅仅是原

析出相的元素成分有一定的变化。没有发现有害相 μ、 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 5  不同工艺状态下析出相的 SEM 像 

Fig.5  SEM images of precipitated phases under different preparation processes: (a) HIP state, (b) HEX state, (c) HF state, and (d) HT state 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 6  合金析出相的 EDS 面扫描 

Fig.6  EDS mappings of the precipitated phases of the alloy 
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等的存在。HIP 态合金碳化物和硼化物的析出相较

少，呈圆形或近圆形，弥散分布在晶界和晶内；经挤

压后该类析出相明显增多，多呈不规则状，并且晶界

处的部分析出相有一定的粗化，粗化后的尺寸在 800 nm

左右；锻造后，粗化的碳化物与硼化物析出相被破碎

呈 400 nm 左右的小颗粒状，多分布在晶界上，经热处

理后，晶内析出相有明显的粗化，呈圆形或近圆形。  

2.2 高温拉伸性能及其微观组织分析 

图 7为WZ-A3合金HT态高温拉伸性能。其 700 ℃

抗拉强度和屈服强度分别为 1360 和 1029 MPa，延伸

率和断面收缩率分别为 23.5%和 17%；800 ℃拉伸强

度和屈服强度分别为 1083 和 942 MPa，延伸率和断面

收缩率分别为 21.5%和 21%。700 ℃抗拉强度超出

LSHR 合金近 50 MPa，屈服强度稍有降低，但合金的

延伸率要比 LSHR 高近 2 倍[25,26]。 

图 8 为 700 ℃拉伸断口形貌，从图 8a 中可以发现

纤维区在断口边缘，如黄色箭头所指，并且断口裂纹

沿四周扩展明显。如图 8b 所示，在纤维区中可以发现

较多的解理面，并且解理面连结处存在撕裂棱和少量

的微小型韧窝，表明在该区域发生了准解理断裂，韧

性断裂与脆性断裂均有发生；图 8c 中放射区与纤维区

断裂方式相同，亦为准解理断裂，但撕裂棱上的韧窝

数量明显增多；由图 8d 可以发现，在剪切唇区形成了

较多的撕裂棱和韧窝，发生了明显的韧性断裂，表明

随着裂纹的扩展，该合金发生韧性断裂比重逐渐增多，

最后变成完全的韧性断裂。 

图 9 为 800 ℃拉伸断口形貌，从图 9a 中可以发现

纤维区亦在断口边缘，并且断口裂纹沿四周扩展明显，

与 700 ℃拉伸断口一致，但 800 ℃拉伸的断面放射区

面积较小，而剪切唇区面积较大。如图 9b 所示，在纤

维区中可以发现明显的冰糖状沿晶断裂模式，这与

700 ℃下拉伸的纤维区断裂机制完全不同，被弱化的

晶界成为断裂扩展的优先通道而发生沿晶断裂，另外

在沿晶裂纹处存在较多微小的韧窝，表明其为沿晶韧

窝断裂。造成该断裂现象的原因可能是因温度过高使

晶界弱化，晶界的键合力被严重削弱，故而发生沿晶

断裂，同时由晶界沉淀析出相如碳化物、硼化物或 γ

相的分散颗粒作为裂纹核，然后沿剪切方向形成空洞，

最后空洞连接形成的细小韧窝而分离，从而发生了微

孔聚合型的沿晶韧断。在放射区和剪切唇区的断裂方

式则与 700 ℃拉伸断裂的放射区一致，放射区解理面

连结处存在撕裂棱和少量的微小型韧窝，撕裂棱上的  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 7  HT 态合金的高温拉伸性能 

Fig.7  High temperature tensile properties of the HT state alloy 

(Rm-tensile strength; Rp0.2-yield strength; A-elongation; 

Z-section shrinkage) 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

  

 

图 8  合金在 700 ℃下的拉伸断口形貌 

Fig.8  Tensile fracture morphologies of the alloy at 700 ℃: (a) macro fracture morphology; crack source area (b), crack propagation area (c), and  

instantaneous fracture area (d) marked in Fig.8a 
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图 9  合金在 800 ℃下的拉伸断口形貌 

Fig.9  Tensile fracture morphologies of the alloy at 800 ℃: (a) macro fracture morphology; crack source area (b), crack propagation area (c), 

and instantaneous fracture area (d) marked in Fig.9a 

 

韧窝数量较多，为准解理断裂；在剪切唇区形成了较

多的撕裂棱和韧窝；发生了明显的韧性断裂。 

对 2 种拉伸温度下的拉伸试样微观组织进行观

察，如图 10 所示。相比于热处理原始态，高温拉伸后

的 γ相尺寸并未有明显的变化，但因受拉应力作用，

晶内 γ相形状变得不规整，且沿拉伸方向呈一定角度

定向分布。晶内孔洞多在析出相（仍为 MC 型碳化物

和硼化物）位点处以及孪晶界形成，如图 10c 和 10d

所示，另外晶界处裂纹沿其萌生扩展，表现为沿晶断

裂特征。 

2.3  蠕变性能及其微观组织分析 

图 11 为 WZ-A3 合金在 800 ℃/330 MPa 条件下的

蠕变曲线。可以发现，到达 0.2%蠕变量时所用时长为

229 h，相比于目前报道的第 3 代镍基粉末高温合金，

其蠕变性能高于 LSHR 和 ME3 粉末合金[27,28]。 

高温合金蠕变变形机制主要由扩散蠕变、晶界滑

移和位错运动引起。扩散蠕变和晶界滑移主要受温度

影响。位错运动有 3 种主要形式：位错切割 γ相、位 

  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 10  合金 700 和 800 ℃拉伸后的微观组织 

Fig.10  γ' phases (a, b) and microstructures near the fracture (c, d) of the alloy after tensile at 700 ℃ (a, c) and 800 ℃ (b, d)  
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图 11  合金在 800 ℃/330 MPa 下的蠕变曲线 

Fig.11  Creep curve of the alloy at 800 ℃/330 MPa 

 

错绕过 γ相和位错攀移，受服役温度和 γ相尺寸影响，

当 γ相达到并超过一定的尺寸时，位错运动机制由位

错切割 γ相转变为位错绕过 γ相[29]，而位错攀移则在

较高服役温度下发生。图 12a 是 WZ-A3 合金在 800 ℃

/330 MPa 条件下蠕变量达到 1.1%的电解腐蚀形貌。蠕

变后晶内 γ相平均尺寸为 200 nm 左右，相比蠕变前发

生明显的粗化，且表面有少量的位错切割痕迹，如图

12a 中黄色箭头所示。KAM (kernel average misorienta- 

tion) 扫描图结果表明晶内变形较大，如图 12b 所示，

结合图 12a，表明存在位错切割 γ相模式进而引起蠕

变变形。另外观察其微观组织如图 12c 所示，可以发

现相比蠕变前，晶界处存在大量白色析出相，经鉴定

B、C、Mo、Cr 元素含量较多。偏析于晶界的 B、C

易与 Ti、Mo、Cr 等元素结合形成硼化物和碳化物。

高温合金凝固过程中产生 MC 型碳化物，在较大的应

力下会发生碎裂从而产生微裂纹，在较高的温度下会

发生分解，形成 M23C6 型碳化物[30]。蠕变前的碳化物

类型为凝固过程中产生的 MC 型碳化物，EDS 能谱能

观察到明显的 Ti 富集[30]。WZ-A3 经 800 ℃/330 MPa 蠕

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 12  合金蠕变态 γ相与析出相形貌及 EDS 线扫描 

Fig.12  Morphologies (a, c) and KAM mapping (b) of creep state γ' phase (a) and precipitated phase (c) of the alloy; EDS element line 

scanning of B (d), C (e), Cr (f), Mo (g), Ti (h), and Ta (i) along arrow marked in Fig.12c 
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图 13  合金在 700 ℃下 0%~0.8%应变的低周疲劳断口形貌 

Fig.13  Low-cycle fatigue fracture morphologies of the alloy with 0%~0.8% strain at 700 ℃: (a) macro fracture morphology; crack source 

area (b), first-stage crack propagation area (c), second-stage crack propagation area (d), and transient area (e) marked in Fig.13a 

 

变后，EDS 线扫描结果显示为 Mo、Cr 富集，如图

12d~12i 所示。表明，合金中碳化物类型很可能发生

了转变，由 MC 型转变成 M23C6 型，即：γ+MC→

γ+M23C6。 

2.4  疲劳性能及其微观组织分析 

图 13 是 WZ-A3 在 700 ℃/0%~0.8%/0.33 Hz 测试

条件下的低周疲劳断口，其疲劳寿命为 24 500 循环周

次，这与 LSHR 等合金相当[25,28,31]。观察整个疲劳断

口，可以发现疲劳源在断口边缘，呈类解理小平面断

裂特征，有明显的滑移痕迹和河流状花样等显微特征。

断口裂纹的稳定扩展分为 2 个阶段，由初始阶段的裂

纹向四周辐射状演变成沿着呈与初始段裂纹扩展的垂

直方向扩展。在裂纹扩展的初始阶段，撕裂棱较为明

显，弥散分布着微小型的韧窝，表明该阶段为韧性断

裂，并且有二次裂纹的存在。在裂纹扩展的第 2 阶段，

有着较为明显的粗大疲劳辉纹。在裂纹扩展第 2 阶段

初始，疲劳辉纹间距较小，而后逐渐变大，对其放大

观察到其由较多的解理面和微小型韧窝组成，后者主

要分布在撕裂棱上。在解理面上可观察到滑移痕迹的

存在，如黄色箭头所示，且常可见到舌状物突起，这

些舌状物突起是由于解理进展过程中，材料局部发生

孪晶变形所致。材料解理的方向与舌状物的掀起方向

一致，亦即破裂方向是由舌状物突起尖端向前进展，

表现为脆性与韧性断裂并存。在瞬断区形成了较多的

撕裂棱和韧窝，发生了明显的韧性断裂。 

3  结  论 

1) HIP 态合金晶粒度为 ASTM 8~9 级，且存在较

多原始颗粒边界；经热挤压和锻造后，晶粒细化，分

别达 ASTM 12~13 级和 ASTM 13~14 级；过固溶热处

理后，晶粒发生长大，达到 ASTM 7~8 级。且 HIP 态

合金晶界处大块状的 γ相被破碎，晶内 γ相平均尺寸

由 HIP 态的 400 nm 细化至热处理态的 200 nm。在晶

内和晶界处有 MC 型碳化物和含 Mo 的硼化物的析出，

且其类型不随变形工艺的变化而变化。 

2) 在 700 ℃下拉伸时，HT 态合金抗拉强度和屈

服强度分别为 1360 和 1029 MPa，延伸率和断面收缩

率分别为 23.5%和 17%，并且 800 ℃抗拉强度和屈服

强度分别为 1083 和 942 MPa，延伸率和断面收缩率分

别为 21.5%和 21%。其断裂方式均为脆性断裂和韧性

断裂并存。700 ℃下抗拉强度超出 LSHR 合金近 50 MPa，

屈服强度稍有降低，但合金的延伸率要比 LSHR 高。 

3) WZ-A3 合金在 800 ℃/330 MPa 条件下蠕变量

达 0.2%时所用时长 229 h，优于 LSHR 和 ME3 粉末合

金。其蠕变后的晶内 γ相发生了明显的粗化，平均尺

寸为 200 nm 左右，合金中碳化物类型由 MC 型转变成

M23C6 型，在该蠕变的过程中可能发生了以下的变化：

γ+MC→γ+M23C6。 

4) WZ-A3 合金在 700 ℃/0%~0.8%/0.33 Hz测试条

件下的疲劳寿命为 24 500 循环周次，与 LSHR 合金相

当。断口裂纹的稳定扩展分为 2 个阶段，由初始阶段

的裂纹向四周辐射状演变成沿着呈与初始段裂纹扩展

的垂直方向扩展，表现为脆性与韧性断裂并存。在瞬

断区形成了较多的撕裂棱和韧窝，发生了明显的韧性

断裂。 
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Microstructure and Mechanical Properties of New Third-Generation 
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Abstract: A new third-generation nickel-based powder superalloy WZ-A3 was designed through a thermodynamic software. It was 

prepared by hot isostatic pressing (HIP) + hot extrusion (HEX) + isothermal forging (IF) + heat treatment (HT) processes. The influence of 

the process conditions on the microstructure of the alloy was studied. The high temperature tensile, creep and fatigue performances of the 

alloy after supersolvus heat treatment were also explored. The results show that the average grain size of the HIPed alloy is ASTM 8~9, 

while coarse γ phase exists on the grain boundary and finer γ particles present within grain. After extrusion + forging, the grain size 

reduces to ASTM 13~14, the γ particles within the grain are refined, but the number density of large γ phase increases significantly. After 

supersolvus heat treatment, the large γ particles at the grain boundaries of the alloy decrease, and the average size of the intragranular γ 

particles is refined from 400 nm in the HIP state to 200 nm in the heat treatment state. Corresponding tensile strength and yield strength of 

the supersolvus heat-treated alloy at 700 ℃ are 1360 and 1029 MPa, respectively, and the elongation and section shrinkage are 23.5% and 

17%, respectively. Under the condition of 800 ℃/330 MPa, the time required for the creep strain to reach 0.2% is 229 h, and the fatigue life 

at 700 °C with a strain of 0%~0.8% is 24 500 cycles. The creep and fatigue performances of the alloy are equivalent to typical 

third-generation nickel-based powder superalloys such as LSHR and ME3. This self-developed alloy has a tensile strength at 700 °C of nearly  

50 MPa higher and an elongation of 3 times compared with the supersolvus heat-treated LSHR alloy, but the yield strength is slightly lower. 

Key words: third-generation nickel-based powder superalloy; microstructure; mechanical properties; γ phase 
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