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摘要：通过对合金进行不同温度层错能的计算、蠕变性能测试及位错组态的衍衬分析，研究温度对单晶镍基合金层错能

和蠕变机制的影响。结果表明：合金在７６０℃具有较低的层错能，其蠕变期间的变形机制是〈１１０〉超位错剪切进入γ′相，

其中，切入γ′相的位错可分解形成（１／３）〈１１２〉位错＋（ＳＩＳＦ）层错的位错组态。随温度的提高，合金的层错能增大，合金

在１０７０℃蠕变期间的变形机制是〈１１０〉螺、刃超位错剪切进入γ′相。在９８０℃，合金的层错能介于７６０～１０７０℃之间，蠕

变期间的主要变形机制是〈１１０〉螺、刃超位错剪切进入γ′相，其中，剪切进入γ′相的螺位错由｛１１１｝面交滑移至｛１００｝面，

形成（１／２）〈１１０〉不全位错＋反向畴界（ＡＰＢ）的ＫＷ锁位错组态，这种具有面角非平面芯结构的ＫＷ 锁可抑制位错的

交滑移，提高合金的蠕变抗力。其中，蠕变期间较低的应变速率仅释放较少的形变热，不足以激活 ＫＷ 锁中的位错在

｛１１１｝面滑移，是ＫＷ锁在９８０℃得以保留的主要原因。
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　　层错能是金属材料的一个重要物理性质
［１２］，不同

材料具有不同的层错能，而同一材料在不同温度具有

不同的层错能，即：温度对金属材料的层错能有重要影

响。研究表明［３５］，在变形期间，位错的运动方式与金

属材料的层错能密切相关，故层错能对金属材料的力

学及蠕变性能有重要影响，因而，金属材料在不同温度

区间表现出不同的力学性能和变形机制。镍基单晶合

金具有良好的高温力学及抗蠕变性能，已被广泛应用

于制作先进航空发动机的叶片部件［６８］，且随着航空发

动机功率和热效率等使用性能的提高，要求合金具有

更高的承温能力。不同成分合金具有不同的层错能，

因而表现出不同的蠕变性能。加入难熔元素 Ｒｅ，Ｗ

可有效提高合金的高温力学性能［９１０］，且随其含量的

增加，合金的承温能力大幅度提高。尽管由单晶镍基

合金制作的热端叶片部件主要在高温环境下应用，但

实际上，航空发动机从启动到稳定运行，经历了中温／

高应力和高温／低应力等不同环境。文献报道，在

８００℃中温／高应力蠕变条件下，合金中存在〈１１２〉超肖

克莱不全位错＋层错的位错组态，而在１０７０℃高温／

低应力下，仅为〈１１０〉超位错切入γ′相，表明合金在不

同温度区间具有不同的蠕变行为和变形机制［１１１２］。但

合金层错能与温度之间的关系，以及层错能对变形机

制的影响，则很少有文献报道。由于层错能对合金的

变形机制、蠕变寿命及部件工作的安全可靠性有重要

影响，因此，了解合金在不同温度区间的层错能及对蠕

变机制的影响尤为重要。

本工作对一种高合金化含 Ｒｅ单晶镍基合金在

７６０℃／８１０ＭＰａ、９８０℃／３００ＭＰａ 和 １０７０℃／１６０ＭＰａ

条件下进行蠕变性能测试、组织形貌观察与位错组态

分析，并采用热力学方法计算合金在不同温度的层错

能，研究温度对合金层错能及层错能对合金蠕变机制

的影响，为合金的工程化应用提供理论依据。

１　实验材料与方法

采用选晶法在高温度梯度真空定向凝固炉中，将

成分为 Ｎｉ４Ｃｒ９Ｃｏ９Ｗ２Ｍｏ６Ａｌ７Ｔａ２Ｒｅ的母合金

制备成［００１］取向的单晶试样。用劳埃背反射法测定

出单晶合金试棒与［００１］取向的偏差在６°以内。合金

热处理工艺为：１２９０℃，１ｈ＋１３００℃，２ｈ，ＡＣ＋１３１５℃，

４ｈ，ＡＣ＋１１２０℃，４ｈ，ＡＣ＋８７０℃，３ｈ，ＡＣ。

经完全热处理后，将合金试棒沿［００１］取向的

（１００）晶面切割成片状拉伸蠕变样品，试样的横断面尺

寸为４．５ｍｍ×２．５ｍｍ，标距长度为２０ｍｍ。片状拉伸

蠕变试样经表面机械研磨及抛光后，置于ＧＷＴ５０４型

高温持久／蠕变试验机中，在７６０℃／８１０ＭＰａ、９８０℃／

３００ＭＰａ和１０７０℃／１６０ＭＰａ条件下进行蠕变性能测

试，绘制蠕变曲线。将蠕变断裂后的样品在ＴＥＭ 下

进行组织形貌观察及位错组态的衍衬分析，研究合金

在不同条件下的变形机制。根据各元素在γ′／γ两相

中的分配比值，采用热力学方法计算合金中γ′相在不

同温度的层错能，考察层错能对合金蠕变期间变形机

制的影响。

２　合金的层错能

在面心立方结构的金属中，犪／６〈１１２〉不全位错的

滑移面为｛１１１｝原子密排面。当形成层错时，密排面的

正常堆垛顺序被破坏，相当于在ＦＣＣ原子堆垛结构中

插入两层 ＨＣＰ堆垛结构的原子。因此，层错能可用

具有两层ＦＣＣ结构的γ原子与具有两层ＨＣＰ结构的

ε原子的Ｇｉｂｂｓ自由能之差表示。对于合金，由于元

素在层错区的浓度与合金的平均成分不同。因此，层

错能γＳＦ可表示为
［１３］：

γＳＦ ＝
１

８．４犞２
／３Δ犌

γ→ε
ｂ ＋Δ犌

γ→ε
ｓ ＋Δ犌ｍ （１）

式中：犞 为摩尔体积；Δ犌γ→εｂ ，Δ犌γ→εｓ 分别为置换原子和

偏聚原子引起的自由能变化，其中，由置换原子引起的

自由能变化（Δ犌γ→εｂ ）与温度有关，由于温度对原子偏

聚引起的自由能变化影响较小，故可忽略不计；Δ犌ｍ

为磁性自由能，实验用镍基合金具有ＦＣＣ结构，故无

磁性转变，其Δ犌ｍ 值为０。

式（１）中由置换原子组成的体系自由能可表示为：

Δ犌
γ→ε
ｂ ＝狓犻Δ犌

γ→ε
犻 ＋狓犼Δ犌

γ→ε
犼 ＋狓犽Δ犌

γ→ε
犽 ＋Δ犌

Ｅ（γ→ε）
ｂ

（２）

Δ犌
γ→ε
犻 为非磁性状态自由能，根据 ＧｉｂｂｓＨｅｌｍ

ｈｏｌｔｚ方程，Δ犌γ→ε犻 ＝Δ犎犻－Δ犛犻，其中Δ犎犻 为相变焓，

Δ犛犻为相变熵；Δ犌
Ｅ（γ→ε）
ｂ 为混合超额自由能，其表达

式为：

Δ犌
Ｅ（γ→ε）
ｂ ＝犃

０
犻犼狓犻狓犼＋犃

０
犼犽狓犼狓犽＋犃

０
犽犻狓犽狓犻 （３）

８８



第４６卷　第１０期 单晶镍基合金的层错能及其对蠕变机制的影响

式中：犃０犻犼为二元合金的参数，只与温度有关，可表示为

犃０犻犼＝犪犻犼犜＋犮犻犼，犻和犼分别为二元合金中的犻组元和犼

组元，犪犻犼，犮犻犼为只与浓度相关的常数，犽为第３种组元，

分别与组元犻和犼组成另一二元合金，故Δ犌
Ｅ（γ→ε）
ｂ 可

表示为 Δ犌
Ｅ（γ→ε）
ｂ ＝∑狓犻狓犼（犪犻犼犜＋犮犻犼）。因此，Δ犌

（γ→ε）
ｂ

可表示为：

Δ犌
γ→ε
ｂ ＝∑［犜（狓犻狓犼犪犻犼－Δ犛犻）＋Δ犎犻＋狓犻狓犼犮犻犼］

（４）

元素偏聚引起的自由能变化（Δ犌γ→εｓ ）表达式为：

Δ犌
γ→ε
ｓ ＝Δ犌ｃｈｍ＋Δ犌ｓｕｒ＋Δ犌ｅｌｓ （５）

式中：Δ犌ｃｈｍ为铃木偏聚引起的化学自由能；Δ犌ｓｕｒ为基

体和层错区元素浓度不同引起的表面自由能；Δ犌ｅｌｓ为

原子尺寸不同引起的弹性自由能，后者在热力学计算

中忽略不计。

根据Ｃｈｏｕ模型
［１４］计算出三元合金的置换原子和

偏聚原子引起的自由能变化，并利用公式（１）～（５）计

算ＮｉＡｌ犕 三元合金的层错能，其中，晶格稳定化参

数取自文献［１５］，利用文献［１６１７］中的方法，计算出

过渡族金属和非过渡族金属之间形成固溶体、化合物

时的混合生成焓 Δ犎ｍｉｘ，计算时使用的参数 犘 ＝

１４．１犞－１ｃｍ－２（ｄ．ｕ．）－１
／３，犚 ＝０，α＝０．０４。

ＮｉＡｌＷ三元合金中不同温度的自由能值列于表１。

表１　犖犻犃犾犠三元合金中自由能在不同温度的计算值

Ｔａｂｌｅ１　ＣａｌｃｕｌａｔｅｄｖａｌｕｅｓｏｆｆｒｅｅｅｎｅｒｇｉｅｓｉｎＮｉＡｌＷ

ｔｅｒｎａｒｙａｌｌｏｙａｔｄｉｆｆｅｒｅｎｔｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｓ

犜／℃
Δ犌Ｅ

（γ→ε）
ｂ ／

（Ｊ·ｍｏｌ－１）

Δ犌γ→εｂ ／

（Ｊ·ｍｏｌ－１）

Δ犌ｓｕｒ／

（ｍＪ·ｍ－２）

Δ犌ｃｈｍ／

（Ｊ·ｍｏｌ－１）

７６０ －３０６５６．２６ －２４５６８．９８ －１７．６８ －１１１５０５．９３

９８０ －３３８５８．３１ －２７７３３．８５ －１７．６８ －１３５２５３．５６

１０７０ －３５２６３．０９ －２９０２９．５２ －１７．６８ －１４４９６８．５０

由于合金在蠕变期间的激活位错主要在γ′相中

发生分解及形成层错，因此，可用γ′相的层错能表示

合金的层错能。计算中把合金视为固溶体，根据合金

中元素Ｃｒ，Ｃｏ，Ｗ，Ｍｏ，Ａｌ，Ｔａ和Ｒｅ在γ′／γ两相中的

分配比值［１８］，计算出 Ｎｉ６％Ａｌ１％Ｍ（Ｍ＝Ｃｒ，Ｃｏ，

Ｔａ，Ｍｏ，Ｒｅ）及 Ｎｉ６％Ａｌ１％Ｗ 三元合金中γ′相在

不同温度的层错能，如图１所示。可以看出，相对于元

素 Ｗ，元素Ｔａ，Ｃｒ，Ｃｏ，Ｍｏ和Ｒｅ均可降低Ｎｉ６％Ａｌ

１％Ｍ三元合金的层错能，而元素Ｒｅ降低合金层错能

的幅度最大。这里定义Ｎｉ６％Ａｌ１％Ｍ 和Ｎｉ６％Ａｌ

１％Ｗ三元合金层错能的比值为各元素的当量换算系

数，其比值列于表２。可以看出，三元合金中各元素在

不同温度具有不同的当量换算系数。

图１　Ｎｉ６％Ａｌ１％Ｍ合金系中γ′相在不同温度的层错能

Ｆｉｇ．１　Ｓｔａｃｋｉｎｇｆａｕｌｔｅｎｅｒｇｉｅｓｏｆｔｈｅγ′ｐｈａｓｅｉｎＮｉ６％Ａｌ１％Ｍ

ａｌｌｏｙｓａｔｄｉｆｆｅｒｅｎｔｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｓ

表２　合金组成元素 犕在不同温度的当量换算系数

Ｔａｂｌｅ２　Ｅｑｕｉｖａｌｅｎｔｃｏｎｖｅｒｓｉｏｎｃｏｅｆｆｉｃｉｅｎｔｓｏｆｃｏｍｐｏｎｅｎｔｓ

Ｍａｔｄｉｆｆｅｒｅｎｔｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｓ

犜／℃ Ｃｒ Ｃｏ Ｗ Ｍｏ Ｔａ Ｒｅ

７６０ ０．８３８ ０．８３５ １ ０．７４６ ０．８５３ ０．５８７

９８０ ０．８９５ ０．８９３ １ ０．８３０ ０．９１６ ０．７４５

１０７０ ０．９０４ ０．９０３ １ ０．８６０ ０．９２７ ０．７７１

对各元素在不同温度的当量换算系数与质量分数

的乘积求和，得到 Ｎｉ６％Ａｌ狓％Ｍ（Ｍ＝Ｃｒ，Ｃｏ，Ｗ，

Ｔａ，Ｍｏ，Ｒｅ）多元合金中元素在不同温度γ′相中的总

浓度犣犜 为：

犣犜 ＝∑犃（犜）犻·［犆％］犻 （６）

将多元合金中元素在γ′相中的总浓度犣犜 代入公式

（１），求出Ｎｉ６％Ａｌ狓％Ｍ多元合金中γ′相在７６０，９８０，

１０７０℃的层错能分别为１２８．１１，２８１．２１，３４９．１ｍＪ／ｍ２。

３　合金在不同温度的蠕变行为

３．１　不同温度的蠕变行为与变形机制

在 ７６０℃／８１０ＭＰａ、９８０℃／３００ＭＰａ 和 １０７０℃／

１６０ＭＰａ条件下，分别测定出［００１］取向单晶镍基合金

的蠕变曲线，如图２所示。可以看出，合金在７６０℃／

８１０ＭＰａ具有较短的初始蠕变阶段，而稳态蠕变期间

持续的时间较长，约为２００ｈ，稳态蠕变期间的最低应

变速率为１．５８×１０－６ｈ－１。测定出合金的蠕变寿命长

达２４１ｈ，蠕变断裂后的应变量为１２．０６％。

合金在９８０℃／３００ＭＰａ稳态蠕变期间的最低应变

速率为１．９８×１０－６ｈ－１，蠕变寿命为１５５ｈ，蠕变应变量

为１３．１８％。而合金在１０７０℃／１６０ＭＰａ稳态期间的

最低应变速率为２．２６×１０－６ｈ－１，蠕变寿命为１３２ｈ，蠕

变应变量为１０．５４％。表明，合金在不同条件下均表

现出较好的蠕变抗力。

９８
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图２　合金在不同条件测定的蠕变曲线

Ｆｉｇ．２　Ｃｒｅｅｐｃｕｒｖｅｓｏｆｔｈｅａｌｌｏｙａｔｄｉｆｆｅｒｅｎｔｃｏｎｄｉｔｉｏｎｓ

　　合金经不同条件蠕变断裂后，近断口区域的微观

组织形貌（膜面平行于（１００）晶面）如图３所示。经

７６０℃／８１０ＭＰａ蠕变２４１ｈ断裂后，合金的微观形貌示

于图３（ａ），可以看出，合金中的γ′相仍为立方体形貌，

在立方γ′相边界的黑色区域为γ基体通道，在γ′／γ两

相界面存在高密度位错缠结，并有超位错剪切进入立

方γ′相，如箭头标注所示，其中，剪切进入γ′相的位错

发生分解，可形成不全位错＋层错的位错组态，如字母

Ｍ标注所示，由于层错条纹具有对称特征，且外侧显

示暗色衬度，故可确定该层错为超点阵内禀层错

（ｓｕｐｅｒｌａｔｔｉｃｅｉｎｔｒｉｎｓｉｃｓｔａｃｋｉｎｇｆａｕｌｔ，ＳＩＳＦ），其中，另一

图３　不同条件下合金蠕变断裂后的微观组织　（ａ）７６０℃／８１０ＭＰａ；（ｂ）９８０℃／３００ＭＰａ；

（ｃ）１０７０℃／１６０ＭＰａ

Ｆｉｇ．３　Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｓａｆｔｅｒｔｈｅａｌｌｏｙｃｒｅｐｔｕｐｔｏｆｒａｃｔｕｒｅｕｎｄｅｒｄｉｆｆｅｒｅｎｔｃｏｎｄｉｔｉｏｎｓ

（ａ）７６０℃／８１０ＭＰａ；（ｂ）９８０℃／３００ＭＰａ；（ｃ）１０７０℃／１６０ＭＰａ

层错的条纹衬度与层错 Ｍ 方向垂直，如字母 Ｎ标注

所示。

合金经９８０℃／３００ＭＰａ蠕变１５５ｈ断裂后，近断口

区域的组织形貌如图３（ｂ）所示，施加应力的方向如箭

头所示。可以看出，γ′相已经沿垂直于应力轴方向转

变成筏状结构，并有大量不同迹线方向的位错切入筏

状γ′相。分析认为，大量不同方向的位错发生交替滑

移，可促使筏状γ′相发生扭曲，其筏状γ′相的扭曲形

态，如字母 Ｓ标注所示。经１０７０℃／１６０ＭＰａ蠕变

１３２ｈ断裂后，在近断口区域的组织形貌如图３（ｃ）所

示。此处γ′相已形成较粗大的筏状结构，在筏状

γ′／γ两相界面存在规则的位错网，如区域 Ｈ所示，在

照片下部仅有少量位错剪切进入筏状γ′相，如水平

箭头标注所示。在上方有大量位错切入γ′相，如倾

斜箭头标注所示，并有位错列切入γ′相内，如字母Ｊ

标注所示。与图３（ｂ）相比，筏状γ′相厚度增加，这是

因为蠕变后期该区域发生缩颈，形变量较大，使其承

载的有效应力增大。

３．２　位错组态的衍衬分析

７６０℃／８１０ＭＰａ蠕变２４１ｈ断裂后，合金中γ′相内

的位错组态如图４所示，γ′相中存在层错，其中层错两

端的不全位错迹线分别为位错Ａ和Ｂ，剪切进入γ′相

的超位错用Ｃ表示。当衍射矢量犵＝００２和犵＝０２０

时，层错显示衬度，如图４（ａ），（ｂ）所示；当犵＝１１３时，

层错消失衬度，如图４（ｃ）所示；而犵＝００２和犵＝１１３

时，位错Ａ显示衬度，如图４（ａ），（ｃ）所示。当犵＝０２０

时，位错 Ａ消失衬度，如图４（ｂ）所示，根据γ′有序相

中犫·犵＝０及±（２／３）位错不可见判据，确定出位错Ａ

是柏氏矢量，为犫Ａ＝（１／３）［１１２］的超肖克莱不全位

错。当犵＝１１３时，不全位错Ｂ显示衬度，如图４（ｃ）所

示，而当犵＝００２和犵＝０２０时，位错Ｂ消失衬度，如图

４（ａ），（ｂ）所示，根据位错不可见判据，确定出位错Ｂ

是柏氏矢量，为犫Ｂ＝（１／３）［２１
－

１
－
］的超肖克莱不全位

错。由于不全位错Ａ和Ｂ是由〈１１０〉超位错切入γ′相

分解而成，因此，可确定出〈１１０〉超位错切入γ′相内发

生分解，形成两不全位错＋ＳＩＳＦ的反应式：

［１０１］→（犪／３）［１１２］Ａ＋（ＳＩＳＦ）＋（犪／３）［２１
－

１
－
］Ｂ（７）

当犵＝０２０时，超位错Ｃ显示衬度，如图４（ｂ）所

示；而当犵＝００２和犵＝１１３时，位错Ｃ消失衬度，如图４

（ａ），（ｃ）所示，由此确定位错Ｃ为柏氏矢量，为犫Ｃ＝［１１０］

０９
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图４　７６０℃／８１０ＭＰａ蠕变２４１ｈ断裂后合金γ′相内的位错组态　（ａ）犵＝００２；（ｂ）犵＝０２０；（ｃ）犵＝１１３

Ｆｉｇ．４　Ｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎｃｏｎｆｉｇｕｒａｔｉｏｎｗｉｔｈｉｎｔｈｅγ′ｐｈａｓｅａｆｔｅｒａｌｌｏｙｃｒｅｐｔｆｏｒ２４１ｈｕｐｔｏｆｒａｃｔｕｒｅａｔ７６０℃／８１０ＭＰａ

（ａ）犵＝００２；（ｂ）犵＝０２０；（ｃ）犵＝１１３

的超位错。根据图４（ｂ）可以看出，位错Ｃ的线矢量与

犵＝０２０平行，因此，根据犫Ｃ×μＣ＝（００１）可以确定位错

Ｃ的滑移面为（００１）面。

　　合金在９８０℃／３００ＭＰａ蠕变１５５ｈ断裂后的组织

形貌示于图５，其中，剪切进入筏状γ′相的位错分别标

注为Ｄ，Ｅ，Ｆ和Ｇ。当犵＝０２２时，位错Ｄ，Ｅ，Ｆ和Ｇ显

示衬度，如图５（ａ）所示。但当犵＝００２时，位错Ｄ消失

衬度，如图５（ｂ）所示。当犵＝１１３时，位错Ｄ显示衬

度，如图５（ｄ）所示。根据犵·犫＝０位错不可见判据，

位错Ｄ的柏氏矢量鉴定为犫Ｄ＝［１１０］，由于位错Ｄ位

于（００２）面（犵＝００２时消失衬度），故可确定出该位错

在（００２）面滑移。

图５　９８０℃／３００ＭＰａ蠕变１５５ｈ断裂后筏状γ′相内的位错组态　（ａ）犵＝０２２；（ｂ）犵＝００２；（ｃ）犵＝０２０；（ｄ）犵＝１１３

Ｆｉｇ．５　Ｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎｃｏｎｆｉｇｕｒａｔｉｏｎｗｉｔｈｉｎｔｈｅｒａｆｔｅｄγ′ｐｈａｓｅａｆｔｅｒａｌｌｏｙｃｒｅｐｔｆｏｒ１５５ｈｕｐｔｏｆｒａｃｔｕｒｅａｔ９８０℃／３００ＭＰａ

（ａ）犵＝０２２；（ｂ）犵＝００２；（ｃ）犵＝０２０；（ｄ）犵＝１１３

　　当犵＝０２０时，位错Ｅ和Ｇ显示弱衬度，如图５（ｃ）

所示。当犵＝１３１时，位错Ｅ和 Ｇ显示衬度（照片略

去）。根据位错不可见判据，确定出位错Ｅ和Ｇ的柏

氏矢量为犫Ｅ＝犫Ｇ＝ ［１０１］。可以看出，位错Ｅ的线矢

量μＥ 与犵＝００２平行，因此，根据犫Ｅ×μＥ，确定出位错

Ｅ在（０１０）面滑移，但根据犫Ｇ×μＧ（位错Ｇ的线矢量是

μＧ＝１１２），鉴定出位错Ｇ的滑移面为（１１１）。当犵＝

１１３时，位错Ｆ消失衬度，如图５（ｄ）所示，因此，位错

Ｆ的柏氏矢量确定为犫Ｆ＝［１１０］，且根据犫Ｆ×μＦ（位

错Ｆ的线矢量是μＦ＝０２２），可确定出位错Ｆ在（１１１）

面滑移。

分析认为，剪切进入γ′相的超位错可以分解，形

成不全位错＋反向畴界（ａｎｔｉｐｈａｓｅｂｏｕｎｄａｒｙ，ＡＰＢ）

的位错组态，但位错在不同晶面分解需要不同的能量，

故显示不同的宽度，由图５（ｂ）可以看出，位错Ｄ，Ｆ不

发生分解，而位错Ｅ，Ｇ显示分解的特征。根据位错

Ｅ，Ｇ的放大形貌，测量出位错Ｅ在（０１０）面的分解宽

度是３ｎｍ，示于图５（ｂ）的右上部，位错Ｇ在（１１１）面的

分解宽度约为５ｎｍ，示于图５（ｂ）的左下部。由于位错

在｛１００｝面分解的宽度较小，表明位错在｛１００｝面分解

需要较大的能量。位错在（０１０）和（１１１）面分解的反应

式可表示为：

［１０１］→（１／２）［１０１］Ｅ／Ｇ＋（ＡＰＢ）（０１０）／（１１１）＋

（１／２）［１０１］Ｅ／Ｇ （８）

合金经１０７０℃／１６０ＭＰａ蠕变１３２ｈ断裂后，切入

γ′相内的位错组态如图６所示。可知上部区域为γ′／γ
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两相之间的界面位错网，如字母 Ｈ标注所示，切入γ′

相内的相邻３根倾斜位错具有相似特征，均为切入γ′

相的超位错，并定义左、中、右的超位错分别为Ｋ，Ｍ，

Ｎ。当犵＝０２２时，γ′相内的超位错Ｋ，Ｍ 和Ｎ均显示

衬度，如图６（ａ）所示。当犵＝０２２时，位错 Ｍ 和Ｎ显

示弱衬度，如图６（ｂ）所示，因此，超位错 Ｍ 和Ｎ的柏

氏矢量确定为犫Ｍ＝犫Ｎ＝［０１１］。当犵＝０２０和犵＝１３１

时，超位错Ｋ显示弱衬度，如图６（ｃ），（ｄ）所示，因此，

超位错Ｋ的柏氏矢量确定为犫Ｋ＝犵０２０×犵１３１＝［１０１］。

由图６（ａ）可以看出，超位错 Ｋ的线矢量平行于

犵＝０２２，但该线矢量既不平行也不垂直于该位错的

柏氏矢量犫Ｋ＝ ［１０１］，根据犫Ｋ×μＫ，确定出在（１１１）

面滑移的超位错 Ｋ为混合型位错。鉴别出超位错

Ｍ，Ｎ的线矢量μＮ＝１２１，根据犫×μ，超位错 Ｍ 和 Ｎ

在同一（１１１）面滑移。表明，具有相似形态的３个相

邻超位错为具有不同柏氏矢量且在同一晶面滑移。

图６　１０７０℃／１６０ＭＰａ蠕变１３２ｈ断裂后合金γ′相内的位错组态　（ａ）犵＝０２２；（ｂ）犵＝０２２；（ｃ）犵＝０２０；（ｄ）犵＝１３１

Ｆｉｇ．６　Ｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎｃｏｎｆｉｇｕｒａｔｉｏｎｗｉｔｈｉｎｔｈｅγ′ｐｈａｓｅａｆｔｅｒａｌｌｏｙｃｒｅｐｔｆｏｒ１３２ｈｕｐｔｏｆｒａｃｔｕｒｅａｔ１０７０℃／１６０ＭＰａ

（ａ）犵＝０２２；（ｂ）犵＝０２２；（ｃ）犵＝０２０；（ｄ）犵＝１３１

４　讨论

４．１　层错能对变形机制的影响

计算表明，相同成分合金在不同温度具有不同的

层错 能。实 验 用 单 晶 合 金 在 ７６０℃ 的 层 错 能 为

１２８．１１ｍＪ／ｍ２，随温度的提高合金的层错能增大，因

此，合金在不同温度表现出不同的变形机制（图４～

６）。表明层错能对合金的变形机制有重要影响。

位错组态衍衬分析表明，７６０℃／８１０ＭＰａ蠕变期

间，较低层错能合金中γ′相的变形机制是〈０１１〉超位

错剪切进入γ′相，并可分解形成（１／３）〈１１２〉超肖克莱

不全位错＋ＳＩＳＦ的位错组态。在９８０℃／３００ＭＰａ蠕

变期间，γ′相的层错能提高到２８１．２１ｍＪ／ｍ
２，位错分解

的阻力增大，故〈１１０〉超位错沿｛１１１｝面切入γ′相分解

时，形成（１／２）〈１１０〉＋ＡＰＢ的位错组态，如图５中位

错Ｇ所示。而１０７０℃／１６０ＭＰａ蠕变期间，合金中γ′

相的层错能进一步提高到３４９．１ｍＪ／ｍ２，故合金在蠕

变期间仅发生螺、刃或混合超位错剪切γ′相，而不发

生位错的分解（图６）。

以上结果表明，蠕变期间位错的运动方式与合金

的层错能密切相关［３４］。在低层错能合金中分解的位

错易于扩展，可形成肖克莱不全位错＋ＳＩＳＦ的位错组

态，且位错扩展的宽度较大（图３（ａ））。由于扩展的位

错不易束集，难以进行交滑移，因而可增加位错运动的

阻力，提高合金的蠕变抗力。随温度的提高，合金的层

错能 增 加，位 错 分 解 的 阻 力 增 大，致 使 合 金 在

９８０℃／３００ＭＰａ蠕变期间切入γ′相的〈１１０〉超位错仅

有少量分解，并形成（１／２）〈１１０〉不全位错＋ＡＰＢ的位

错组态。随蠕变温度及层错能的进一步提高，剪切进

入γ′相的位错不发生分解（图６）。由此可以认为，合

金在不同温度蠕变期间的变形机制均为〈１１０〉超位错

剪切γ′相，而超位错剪切进入γ′相的分解方式取决于

合金的层错能，随合金的层错能由低至高逐渐增加，位

错分解可形成不全位错加ＳＩＳＦ或ＡＰＢ的位错组态，

其中，位错分解形成的ＳＩＳＦ或ＡＰＢ均可阻碍位错运

动，提高合金的蠕变抗力。

４．２　位错分解的理论分析

图７为γ′相中｛１１１｝面的原子排列方式及位错分

解示意图。合金中γ′相为面心立方的Ｌｌ２ 有序结构，

易滑移系是｛１１１｝〈１１０〉，由于合金中γ′相层错能及变

形条件的不同，当剪切进入γ′相的〈１１０〉超位错分解

时，根据｛１１１｝面原子迁移的位移矢量，在位错分解形

成的不全位错之间，分别可形成超点阵内禀层错、反向

畴界和复杂层错（ｃｏｍｐｌｅｘｓｔａｃｋｉｎｇｆａｕｌｔ，ＣＳＦ）等面缺

陷［１９］，其原子可迁移的位移矢量如图７（ａ）所示。合金

在７６０℃具有较低的层错能，蠕变期间当剪切进入γ′
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相的位错发生分解，使原子在｛１１１｝面相对于另一层原

子发生矢量为犳ＳＦ的位移时，可形成肖克莱不全位错

＋ＳＩＳＦ的位错组态（图４）。随温度提高到９８０℃，合

金的层错能提高至２８１．２１ｍＪ／ｍ２，剪切进入γ′相的超

位错可分解形成（１／２）〈１１０〉不全位错，使原子在｛１１１｝

面发生矢量为犳Ａ 的位移，并在不全位错之间形成反

相畴界，故可形成不全位错＋反相畴界的位错组态（图

５）。若位错分解期间原子的位移矢量为犳Ｃ，形成

ＣＳＦ，则需要更高的能量。

研究表明［１９２０］，合金在变形期间形成不同面缺陷

的概率取决于形成各面缺陷的能量，当〈１１０〉超位错在

（１１１）面分解形成ＳＩＳＦ时，所需能量仅为１３ｍＪ／ｍｏｌ，

故可稳定存在（图４）。随温度的提高，合金中γ′相的

层错能提高，超位错剪切进入γ′相分解的阻力增大，

致使分解宽度减小。由于位错分解及扩展所需的阻

力不同，因此，合金在７６０℃和９８０℃蠕变期间，分别

可形 成 〈１１２〉肖 克 莱 不 全 位 错 ＋ＳＩＳＦ 或 （１／２）

〈１１０〉＋ＡＰＢ的位错组态（图４，５）。其中，前者仅在

｛１１１｝分解，而后者既可在｛１１１｝面分解，又可在

｛１００｝面分解。

图７　γ′相中｛１１１｝面的原子排列方式及位错分解示意图　（ａ）原子排列方式；（ｂ）平面位错芯；（ｃ）非平面位错芯

Ｆｉｇ．７　Ｓｃｈｅｍａｔｉｃｄｉａｇｒａｍｓｏｆｔｈｅａｔｏｍｓａｒｒａｎｇｅｄｏｎ｛１１１｝ｐｌａｎｅａｎｄｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎｄｅｃｏｍｐｏｓｅｄ

（ａ）ａｔｏｍｓａｒｒａｎｇｉｎｇｍｏｄｅ；（ｂ）ｐｌａｎｅｃｏｒｅｏｆｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎ；（ｃ）ｎｏｎｐｌａｎｅｃｏｒｅｏｆｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎ

　　此外，超位错在不同晶面分解形成反相畴界也需要

克服不同的阻力，特别是当〈１１０〉超位错在（１１１）面分解

形成ＡＰＢ，需要的能量高达１４２ｍＪ／ｍｏｌ
［１７］，加之，形成

的（１／２）〈１１０〉＋ＡＰＢ位错组态具有平面型位错芯结

构（图５的位错Ｇ），其示意图如图７（ｂ）所示。由于形

成平面芯位错结构需要较高的能量，故位错分解的宽

度较窄。而〈１１０〉超位错在（１００）面分解形成ＡＰＢ时，

所需的能量仅为２８ｍＪ／ｍｏｌ２１
］，故位错组态可稳定存在

（图５的位错Ｅ）。尽管，〈１１０〉位错可在（１００）面分解，

但该面为非密排面，晶体在此面不易滑移，故〈１１０〉位

错在该面分解的宽度较窄。由于形成ＣＳＦ需要更高

的能量，故在本实验条件下未发现复杂层错。

４．３　形成与释放犓犠锁的理论分析

位错组态的衍衬分析表明，合金在７６０℃和９８０℃

蠕变期间均存在位错在γ′相的｛１００｝面滑移，如图４

的位错Ｃ和图５的位错Ｅ。对其形成原因的分析认

为，γ′相的易滑移面为｛１１１｝面，因此，蠕变期间剪切进

入γ′相的位错Ｃ和Ｅ首先沿｛１１１｝面滑移，随蠕变进

行，剪切进入γ′相的位错可由｛１１１｝面交滑移至｛１００｝

面，形成（１／２）〈１１０〉＋ＡＰＢ的位错组态，该组态是具

有非平面芯结构的不动位错，称为ＫＷ位错锁。该位

错锁具有与引起Ｎｉ３Ａｌ相发生反常屈服行为相同的位

错组态，故可抑制位错的滑移和交滑移，阻碍位错运

动，因此，蠕变期间形成的 ＫＷ 锁可以提高合金的蠕

变抗力。

但随蠕变温度的提高，可使ＫＷ 锁中的位错重新

被激活，使其在｛１１１｝面滑移
［２２］。由于ＫＷ 锁的消失

与原子的充分热扩散有关，因此，温度对合金的蠕变行

为及变形机制具有决定性作用［２３２６］。此外，添加难熔

元素Ｒｅ可以降低合金的层错能，提高合金的固溶强

化程度，且元素之间的相互作用可进一步降低其他元

素的扩散速率［２７２８］，故可以使含Ｒｅ单晶合金出现反

常屈服强度的峰值温度由６５０℃提高到８５０℃
［２９］，因

此，元素Ｒｅ可以大幅度提高合金的高温蠕变抗力。

加之，元素Ｒｅ在Ｎｉ基合金的基体中形成短程有序的

原子团簇［３０３１］，也可阻碍位错运动，降低其他元素的扩

散速率，是含Ｒｅ合金在提高温度变形期间使ＫＷ 锁

得以保留的另一主要原因。

另一方面，与瞬时拉伸变形相比，含Ｒｅ合金蠕变

期间形成ＫＷ 锁的温度由８５０℃提高到９８０℃，这与

合金的应变速率有关。含Ｒｅ合金在大于８５０℃的瞬

时拉伸变形期间形变量较大，可激活高密度位错，并释
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放出大量的形变热，进一步热激活可促使ＫＷ锁中的

位错重新沿｛１１１｝面滑移，释放ＫＷ 锁。与瞬时拉伸

变形相比，含Ｒｅ合金在９８０℃蠕变期间具有较低的应

变速率，当蠕变位错由｛１１１｝面交滑移至｛１００｝面，形成

ＫＷ 锁时，激活少量的蠕变位错仅释放少量的形变

热，故该形变热不足以激活ＫＷ 锁中的位错，使其重

新沿｛１１１｝面滑移。因此，含Ｒｅ合金在９８０℃蠕变期

间形成的ＫＷ 锁能够得以保留。但当蠕变温度进一

步提高到１０７０℃，尽管〈１１０〉超位错也可由｛１１１｝面交

滑移至｛１００｝面，形成ＫＷ 位错锁，但由于蠕变温度较

高，热激活可促使ＫＷ 锁中的位错重新在｛１１１｝面滑

移和交滑移，使ＫＷ 锁中的位错得以释放，故合金在

１０７０℃蠕变期间未发现ＫＷ锁。

５　结论

（１）合金在７６０℃具有较低的层错能，其蠕变期间

的变形机制是〈１１０〉超位错剪切进入γ′相，其中，剪切

进入γ′相的〈１１０〉超位错发生分解，可形成（１／３）

〈１１２〉超肖克莱不全位错＋（ＳＩＳＦ）层错的位错组态；

随蠕变温度提高到１０７０℃，合金的层错能提高，其蠕

变机制是〈１１０〉螺、刃超位错切入γ′相，且剪切进入γ′

相的超位错不发生分解。

（２）合金在９８０℃的层错能介于７６０℃和１０７０℃

之间，蠕变期间的变形机制是〈１１０〉螺、刃超位错剪切

进入γ′相，少量〈１１０〉超位错由｛１１１｝面交滑移至

｛１００｝面，可分解形成（１／２）〈１１０〉不全位错＋反相畴界

（ＡＰＢ）的位错组态，该位错组态是具有非平面芯结构

的ＫＷ锁，可抑制位错的滑移和交滑移，提高合金的

高温蠕变抗力。

（３）高合金化的含Ｒｅ合金在９８０℃蠕变期间仍可

保留具有非平面芯结构 ＫＷ 位错锁，其中，蠕变期间

较低的应变速率仅释放较少的形变热，不足以激活

ＫＷ锁中的位错重新在｛１１１｝面滑移，是使其保留 Ｋ

Ｗ锁的主要原因。
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ａｌｌｕｒｇｉｃａｌａｎｄＭａｔｅｒｉａｌｓＴｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓＡ，１９７２，３（４）：９６３９６９．

［２８］　ＭＯＫＨＥＲＡＫ，ＢＩＲＤＪＥ，ＤＯＲＮＪＥ．Ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌｃｏｒｒｅｌａ

ｔｉｏｎｓｆｏｒｈｉｇｈｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｃｒｅｅｐ［Ｊ］．Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎ Ｑｕａｒｔｅｒｌｙ

ＡＳＭ，１９６９，６２：１５５１７９．

［２９］　李嘉荣，史振学，袁海龙，等．单晶高温合金ＤＤ６拉伸性能各向

异性［Ｊ］．材料工程，２００８（１２）：６１０．

　ＬＩＪＲ，ＳＨＩＺＸ，ＹＵＡＮＨＬ，ｅｔａｌ．Ｔｅｎｓｉｌｅａｎｉｓｏｔｒｏｐｙｏｆｓｉｎｇｌｅ

ｃｒｙｓｔａｌｓｕｐｅｒａｌｌｏｙＤＤ６［Ｊ］．ＪｏｕｒｎａｌｏｆＭａｔｅｒｉａｌｓＥｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ，

２００８（１２）：６１０．

［３０］　ＨＥＭＫＥＲＫＪ，ＭＩＬＬＳＭＪ，ＮＩＸＷＤ．Ａｎｉｎｖｅｓｔｉｇａｔｉｏｎｏｆｔｈｅ

ｍｅｃｈａｎｉｓｍｓｔｈａｔｃｏｎｔｒｏｌｉｎｔｅｒｍｅｄｉａｔｅｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｃｒｅｅｐｏｆＮｉ３Ａｌ

［Ｊ］．ＡｃｔａＭｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｅｔＭａｔｅｒｉａｌｉａ，１９９１，３９（８）：１９０１１９１３．

［３１］　ＲＯＮＧＴＳ，ＪＯＮＥＳＩＰ，ＳＭＡＬＬＭＡＮＲＥ．Ｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎｍｅｃｈａ

ｎｉｓｍｓｉｎｃｒｅｅｐｏｆＮｉ３Ａｌａｔｉｎｔｅｒｍｅｄｉａｔｅｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ［Ｊ］．Ａｃｔａ

ＭｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｅｔＭａｔｅｒｉａｌｉａ，１９９５，４３（４）：１３８５１３９３．

基金项目：国家自然科学基金资助项目（５１２７１１２５）

收稿日期：２０１６０６１２；修订日期：２０１７０５２２

通讯作者：田素贵（１９５２－），男，教授，从事高温材料及结构表征方面的

研究工作，联系地址：贵州省毕节市贵州工程应用技术学院机械工程学

院（５５１７００），Ｅｍａｉｌ：ｔｉａｎｓｕｇｕｉ２００３＠１６３．ｃｏｍ

（本文责编：王　晶）
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