
 

 Ti/Al 比对 GH984G 合金长期时效过程中 γ´沉淀相粗化行为

及拉伸性能的影响 

谭梅林，王常帅，郭永安，郭建亭，周兰章* 
中国科学院金属研究所，沈阳 110016 

摘要研究了 2种Ti/Al比对新型Ni-Fe-Cr基合金GH984G在长达上万小时高温时效过程中 γ´沉淀相的粗化行为及其拉伸性能的影响规律. 结果表明：

随时效温度从 700℃升高至 800℃，球形 γ´沉淀相的粗化速率明显增大. 在 700 和 750℃长期时效过程中，高 Ti/Al 比和低 Ti/Al 比合金 γ´沉淀相的粗

化行为均符合 Lifshitz-Slyozof-Wagner (LSW) 理论，受扩散过程控制，高 Ti/Al 比合金中 γ´沉淀相的粗化速率较高. 800℃长期时效过程中，2 种 Ti/Al

比合金 γ´沉淀相的粗化行为偏离 LSW 理论，此外，时效时间小于 3000 h 时，高 Ti/Al 合金的 γ´沉淀相长大较快，进一步延长时效时间，低 Ti/Al 比

合金的 γ´沉淀相长大速率较快. Ti/Al 比对合金标准热处理态和 700~800℃时效 1×104h 后合金的 700℃拉伸性能无明显影响. 通过选取合适的 Ti/Al

比，可以控制 γ´沉淀相的粗化行为，增强合金组织稳定性.  
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ABSTRACT GH984G is a new Ni-Fe-Cr based alloy which has been designed for use as superheater, reheater, 
and header materials for boilers in 700℃  advanced ultra-supercritical (A-USC) coal-fired power plants. 
Compared with the CCA617, Nimonic 263 and IN 740 alloys, the GH984G is an economic alloy due to the 
elimination of Co and its containing more than 20%Fe. As a precipitation hardened alloy, the size of γ́ 
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precipitates has great influence on the tensile properties. The γ´ precipitates become coarse during long -term 
thermal exposure. The coarsening behavior of γ´ precipitates is closely related with Ti/Al ratio. However, there are 
few investigations about the influence of Ti/Al ratio on the coarsening behavior of γ´ precipitates of GH984G 
alloy. Therefore, in this paper, the coarsening behavior of γ́  precipitates and its influence on tensile properties of 
GH984G alloy with two Ti/Al ratios was investigated during long-term thermal exposure. The results show that 
the growth kinetic of the γ´ precipitates can be explained by Lifshitz -Slyozov-Wagner’s theory of element 
diffusion controlled coarsening during long-term thermal exposure at 700 and 750℃. The rate of γ́  precipitates 
growth of the alloy with high Ti/Al ratio is higher. At 800℃, the rate of γ́ precipitates growth decreases with 
increasing the thermal exposure time. The coarsening behavior does not follow the Lifshitz-Slyozov-Wagner’s 
theory. The reasons are attributed to the effect of elastic interaction energy and the depletion of γ´ -forming 
elements in γ matrix. The Ti/Al ratio has no obvious influence on 700 ℃ tensile properties during long-term 
thermal exposure between 700 and 800℃. The 700 ℃ yield strength has no obviously decreases even if after 
thermal exposure at 700 ℃ for 10480 hours. The ductility increases after thermal exposure at 800 ℃. The 
variation of strength and ductility is attributed to the coarsening of γ´ precipitation. The deformation mechanism is 
the moving dislocations shear γ́  precipitates and the stacking faults form in γ´ precipitates. The fracture mode is 
the mixture fracture mode. The Ti/Al ratio has no significance influence on the deformation mechanism and the 
fracture mode. 
 
KEY WORDSNi-Fe-Crbase superalloy, aging, γ´ precipitate, coarsening kinetics, tensile property 

电力是现代社会使用的主要能源，是经济快速发展的重要保障. 随着经济发展，我国火力发电总量从

2005年的391GW增加到了2012年的796GW，然而，火力发电量的增加给我国资源和环境带来巨大压力，资

源枯竭和环境恶化成为制约我国经济发展的主要问题之一. 提高火电厂的发电效率，减少煤耗，对节约能

源、降低发电成本和污染物排放具有重大意义. 火电机组效率取决于蒸汽温度和压力，提高蒸汽温度和压

力可以显著提高效率，因此，世界各国纷纷提出蒸汽温度达到700～760℃且蒸汽压力达到35～37.5MPa先
进超超临界火电机组(A-USC)[1-3]. 在火电机组中，锅炉过热管和再热管的工作环境最恶劣，传统用于超超

临界锅炉的铁素体和奥氏体钢已不能满足要求，开发满足700℃A-USC过热管和再热管材料成为目前的研

究热点[1,4,5].  
GH984G合金是在GH984合金基础上开发的一种Ni-Fe-Cr基合金 [6]. 与国外目前正在开发的700℃

A-USC锅炉过热管和再热管用合金CCA617[6,8]和IN740[1,9]相比，GH984G合金由于不含昂贵的Co并加入大

于20%的（质量分数）Fe，从而具有成本低的特点；与合金Sanicro 25[9]和HR6W[10,11]相比，GH984G合金具

有更高的蠕变强度和组织稳定性；此外，该合金还继承了GH984合金高的热导率的特点，从而有利于提高

锅炉的热转换效率. GH984G合金通过在γ基体中析出的具有L12有序结构的Ni3Al型金属间化合物γˊ沉淀相

而获得优异的高温蠕变强度. 合金优异的高温力学性能与γ´沉淀相的成分特征、体积分数、尺寸、形貌及

其分布特征等密切相关[12-14]. 合金长期高温时效过程中，γ´沉淀相的粗化行为对合金的变形机制和力学性

能有明显影响. 高温合金中γ´沉淀相的粗化过程一般符合LSW理论[15,16]. 然而，LSW理论忽略了粒子之间

的交互作用和溶质扩散场的变化，与很多实验结果有所偏离，后期虽对LSW理论进行了修正，但仍然无法

很好地描述许多合金的粗化行为 [17-20]. 传统高温合金主要应用于航空发动机和地面燃机，使用时间较短，

对于长达上万小时时效过程中γˊ沉淀相演化规律和力学性能的研究较少，明确合金长达上万小时高温时效

过程中γ´沉淀相的粗化规律和力学性能变化规律及其影响因素对于理解γ´沉淀相的粗化机制、优化合金性

能和寿命预测具有重要意义.  
γ´沉淀相的成分特征、体积分数、γ/γ´错配度及力学性能与Ti/Al比密切相关[12-14]. 因此，本工作通过明

确Ti/Al比对合金长达上万小时高温时效过程中γ´沉淀相的粗化规律及对力学性能的影响，为优化合金成分

优化和寿命预测提供实验基础和理论支持.  
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1  实验方法 

采用25kg真空感应炉重熔浇注成2种不同成分GH984G合金锭. 在保证合金中(Ti+Al)总含量不变的条

件下，按照Ti/Al=1.0和Ti/Al=1.5(质量比)配置合金成分，合金实测化学成分见表1. 合金锭经均一化热处理

后开坯锻造成30mm×30mm方坯料，然后热轧制成直径16mm的棒材，锻造和轧制的加热温度均为1150℃. 
对轧态棒材进行标准热处理(1100℃保温1h后，空冷，750℃保温8h，空冷)后进行长期高温时效实验，时效

温度分别为700、750和800℃，时效时间分别为1000、3000、5000和10000h.  
 

表 1 GH984G 合金化学成分 

Table1 Chemical compositionsof the experimental alloy(mass fractional.%) 

Alloy C B Cr Mo+Nb Fe Al Ti Ti+Al Ti/Al Ni 

G1 0.04 0.006 20.1 3.41 20.5 0.98 0.99 1.97 1.00 Bal. 

G2 0.04 0.006 20.0 3.44 20.6 0.83 1.18 2.01 1.42 Bal. 

 
标准热处理和长期时效态的样品加工成标距尺寸为直径5mm×25mm标准拉伸试样，在DCS-25J型

SHIMADZU AG-250KNE电子拉伸试验机上进行700℃瞬时拉伸实验.  
金相样品的观察采用化学腐蚀，腐蚀试剂为5gFeCl3 + 50mL HCl + 100mL H2O. γ′沉淀相的观察采用电

解腐蚀，腐蚀液为10% H2CrO4(质量分数)，腐蚀电压18V，电流约1.0A. 腐蚀后的金相样品采用配有能谱

(EDS)的JEOL 6340场发射扫描电镜(SEM)进行微区成分分析和组织观察. γ′沉淀相平均粒子尺寸统计在

Image J金相分析软件上进行，每个数据至少为10张以上随机选取的SEM图片的统计平均值. 透射电镜(TEM)
样品制备首先采用线切割截取0.5mm厚的薄片，磨至50μm左右，冲样并化学双喷减薄，双喷液为

10%HClO4+90%C2H5OH(体积分数)，双喷温度是-15℃左右. TEM观察在配有EDS的JEOL 2100FX TEM上进

行，明场相(BF)表征析出相的组织特征，利用电子衍射花样(SAEDP)结合EDS鉴定物相和取向关系.  
γ基体和γ′沉淀相的室温晶格参数通过X射线衍射方法确定. γ基体晶格参数(aγ)的测量采用块体样品，γ′

沉淀相晶格参数(aγ
′ )的测定采用萃取粉末，萃取液为10%H2CrO4(质量分数). γ基体和γ′沉淀相都采用(331)衍

射峰计算晶格参数，同时用Si作为校正标准. 晶格错配度δ定义为： 

δ = αγ′ −αγ
αγ

× 100%           (1) 

2  实验结果及分析 

2.1 合金的标准热处理态组织 
不同Ti/Al比GH984G合金标准热处理态微观组织特征如图1所示. 可见，合金晶粒呈双态分布，尺寸为

20~110μm. 形成这种组织的原因在于热轧变形过程中应力分布不均匀，合金原始晶界附近的变形程度要比

晶内大，晶界周围应力大，位错密度高，在随后的退火过程中晶界附近的区域由于大量亚结构的存在，再

结晶晶粒较小，而原始晶粒的中心区域变形较小，晶粒尺寸较大[21]. 此外，在晶粒内部还存在大量的退火

孪晶，这些孪晶的存在有利于改善合金的强度. 图2为析出物的显微组织和EDS，可以看到，基体上分布有

2种尺寸不同的白色颗粒状析出相，较大的白色颗粒状析出相在晶内和晶界随机分布，经EDS分析为富Ti
和Nb的MC型碳化物和富Ti的立方状Ti(C,N)型碳氮化物；较小的白色颗粒状析出相主要分布于晶界，EDS
观察分析表明晶界上析出的呈非连续性分布的颗粒状析出相为富Cr的M23C6型碳化物. Ni3(Al, Ti, Nb)型γ´
沉淀相为球形颗粒在晶粒内基体中随机分布，平均尺寸约为20nm，体积分数约为6%(图2e)[6]. 低Ti/Al比合

金与高Ti/Al比合金的标准热处理态组织类似，即Ti/Al比对合金组织无明显影响. 然而，γ/γ´错配度测量结

果表明，高Ti/Al比合金明显大于低Ti/Al比合金，这与一种35Ni15Cr型铁基高温合金研究结果一致[22]，即

Ti/Al比对合金γ´沉淀相的体积分数和大小无明显影响，却明显影响该合金的错配度.  
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图1 不同Ti/Al比GH984G合金标准热处理态微观组织 
Fig.1 OM images showing microstructures of GH984G alloy after standard heat treatment with Ti/Al=1.00 (a) 

and Ti/Al=1.42 (b) 
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图2不同Ti/Al比合金中析出物的显微组织和EDS 

Fig.2Precipitatesafter standard heat treatment and EDS (a)SEM image of Ti/Al=1.00; (b)SEM image of 

Ti/Al=1.42; (c)EDS of MC with the SAEDP in the inset; (d)EDSof M23C6 with the SAEDP in the inset; (e)TEM 

image of the ultrafine coherent γ´ precipitates 

 

2.2γ´沉淀相的粗化行为 
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图 3 高 Ti/Al 比 GH984G 合金在 750℃长期时效过程中 γ´沉淀相形貌 

Fig.3 γ´ morphologies of high Ti/AlGH984G alloy after thermal exposureat 750℃for  

1000h(a);3000h(b);5000h(c) and10000h(d) 

 

高Ti/Al比合金在 750℃长期时效过程中的 γ´沉淀相形貌如图 3所示. 可以看出，在 750℃时效温度下，

随时效时间的延长，γ´沉淀相逐渐粗化，但仍然保持球形. 这与 K452 和 K446 合金长期时效过程中 γ´沉淀

相形貌的演化规律一致[23]. 然而，对 K44 合金的研究却发现，长期时效过程中较大的立方状 γ´沉淀相退化

而较小的则发生溶解和分裂[24]. 对 AM1 合金的研究发现，随着 γ´沉淀相尺寸的增加 γ´沉淀相形貌从球形

→立方形→八重小立方体树枝状转变，从能量最小化的角度进行分析认为，γ´沉淀相形貌的演化是界面能

和晶格错配引起的应变能相互竞争的结果，相界面能与应变能的相对大小决定了 γ´沉淀相的形貌，当γ′沉
淀相尺寸较小时，相界面能起主要作用，γ′沉淀相为球形，随着γ′沉淀相尺寸增加，应变能逐渐占主要地位，

γ′沉淀相形貌向立方形、树枝状和不规则形状转变[25]. 对于高 Ti/Al 比合金，即使在 750℃时效 10000h，γ′
沉淀相尺寸也仅仅约为 180nm，而 K452 和 K446 合金中γ′沉淀相尺寸为 300nm 左右时仍为球形，且高 Ti/Al
比合金错配度小于 K452 和 K446 合金，具有较低的应变能，因此，高 Ti/Al 比合金在 750℃时效 10000h
后的γ′沉淀相尺寸仍小于临界尺寸，γ′沉淀相形貌保持球形，无明显变化. 低 Ti/Al 比合金以及高 Ti/Al 比
合金在 700 和 800℃时效的 γ´沉淀相形貌变化规律与高 Ti/Al 比合金在 750℃时效时相同.  

图 4 所示为 2 种 Ti/Al 比合金 γ´沉淀相尺寸随时效时间和温度的变化规律. 可以看出，当时效时间小

于 3000h 时，随时效温度的升高，γ´沉淀相长大速率增大. 这是由于合金元素的扩散速率随温度升高明显
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增大. 随时效时间的延长，γ´沉淀相的长大消耗了附近基体中的 γ´沉淀相形成元素，从而造成 γ´沉淀相附

近区域的形成 γ´沉淀相的元素贫化，因此当时效时间大于 3000h 后，γ´沉淀相长大速率降低.  
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图 42 种 Ti/Al 比合金在长期时效过程中 γ´沉淀相尺寸变化规律 

Fig.4 Evolutions of average particle size ofγ´precipitates at 700,750 and 800℃, respectively 

另一方面，尽管 2 种 Ti/Al 比合金标准热处理态 γ´沉淀相尺寸相近，但 700 和 750℃时效过程中，高

Ti/Al 比合金 γ´沉淀相长大速率较快，而在 800℃时效过程中，当时效时间小于 3000h 时，高 Ti/Al 比合金

γ´沉淀相增长较快，随时效时间的延长，低 Ti/Al 比合金 γ´沉淀相长大速率逐渐加快，使得在时效 10000h
后，低 Ti/Al 比合金 γ´沉淀相尺寸几乎与高 Ti/Al 比合金 γ´沉淀相尺寸相当. Fleetwood[26]的研究工作表明，

γ´沉淀相的粗化速率与合金的共格应变、γ/γ´界面自由能、γ´沉淀相溶质原子在 γ 基体中的浓度和扩散系数

密切相关. 镍铁基高温合金中 Ti/Al 比明显影响 γ/γ´相的点阵错配度. 图 5 为 2 种 Ti/Al 比合金在 750℃长期

时效过程中错配度随时效时间的变化规律. 可以看出，高 Ti/Al 比合金错配度明显高于低 Ti/Al 比合金，且

随时效时间的延长合金的错配度趋于恒定. 高错配度导致的共格应变的增加将加速 γ´沉淀相的粗化，因此，

高 Ti/Al 合金的 γ´沉淀相具有较大的粗化速率. Fell[27]的实验结果也表明，提高 Ti/Al 比引起的共格应变的

增大将加速 γ´沉淀相的粗化. 此外，合金元素在合金中的扩散系数 D 可表示为： 
D = D0exp⁡(−Q/RT)(2) 

式中，D0为扩散常数，R 为气体常数，Q 为扩散激活能，T 为热力学温度. 其中 Al 和 Ti 在纯 Ni 中的

扩散系数分别为 1.84×10-4m2/s(1372~1553K)和 4.1×10-4m2/s(1323~1648K)[28]，Al 和 Ti 在 γ 基体中的扩散激

活能分别为 284 和 257kJ/mol[29]，计算得出不同温度下，Al 和 Ti 在 γ 基体中的扩散系数如表 2 所示. 从表

2 可知，在 700、750 和 800℃条件下 Ti 的扩散系数均大于 Al. 合金中 γ´沉淀相的长大由 γ´沉淀相形成元

素的扩散控制，高 Ti/Al 比合金 Ti 含量较高，因此，γ´沉淀相的长大速率较快. 800℃下长期时效后 γ´沉淀

相尺寸相当可能是由于合金中 Ti 和 Al 总含量相同，长期时效后 γ´沉淀相形成元素基本达到平衡.  
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图 5 不同 Ti/Al 比 GH984G 合金经 750℃长期时效后的 γ/γ´错配度 

Fig.5γ/γ´ misfits of differentTi/Alratio GH984G alloysafter long-term aging at 750℃ 
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表 2Al 和 Ti 在 γ 基体中的扩散系数 

Table 2Diffusioncoefficientsof Al,Ti elements in γ matrix(m2/s) 

Temperature/℃ Al Ti 
700 1.46×10-9 7.1×10-9 
750 8.1×10-9 3.33×10-8 
800 3.85×10-8 1.37×10-7 

 
图 6 为 2 种 Ti/Al 比 GH984G 合金 γ´沉淀相尺寸变化(d3 − d0

3)随时效时间的变化规律. 可以看出，合

金在 700 和 750℃长期时效过程中 γ´沉淀相粗化行为符合 LSW 理论，而在 800℃长期时效过程中，合金均

偏离 LSW 理论，Ges[30]等也发现，当时效时间较长时，γ´沉淀相粗化速率偏离 LSW 理论，然而，未对其

原因进行分析. Berahmand[31]认为其原因是由于 γ´沉淀相的粗化过程可分为界面控制和应变控制 2 个阶段：

当 γ´沉淀相尺寸较小时为界面控制，即 γ´沉淀相长大由表面能控制，符合 LSW 理论；当 γ´沉淀相尺寸较

大时，γ´沉淀相长大主要由弹性能控制. γ´沉淀相的长大是表面能和弹性能共同作用的结果，在考虑弹性交

互作用能时 γ´沉淀相长大的驱动力，即 γ´沉淀相总自由能变化∆E可以表示为[31]： 

∆E = ∆Esur + ∆Eint = γsdA − BdV = 2γs V
d
− BV(3) 

式中，Esur 为表面能，Eint为弹性交互作用能，A 为 γ´沉淀相的表面积，V 为 γ´沉淀相的体积分数，B
为常数，γs为表面张力. 

从式中可以看出，随 γ´沉淀相尺寸增加，表面能的作用逐渐减小而弹性交互作用能的贡献逐渐增加，

γ´沉淀相长大的驱动力逐渐减小导致 γ´沉淀相长大速率逐渐降低，因此高 Ti/Al 比合金在 800℃高温长期时

效时由于 γ´沉淀相尺寸明显增大，γ´沉淀相长大速率降低，偏离 LSW 理论预测值.  
另一方面，根据 LSW 理论: 

d3 − d0
3 = 64σDCe Vm

2 t
9RT

= kt(4) 

式中，d0 为标准热处理态 γ´沉淀相尺寸，σ 为 γ´沉淀相与 γ 基体之间界面能，Ce为溶质平衡系数，Vm为 γ´
沉淀相的摩尔体积，k 为速率常数，t 为时间. 经典 LSW 理论认为，σ、Ce、Vm和 D 为常数，未考虑 γ´沉
淀相长大过程中 γ´沉淀相形成元素扩散系数 D 的变化，然而，γ 基体中元素的扩散系数与元素的流动性有

关，随着时效时间的延长，γ´沉淀相附近形成 γ´沉淀相形成元素贫化区，元素的有效扩散系数减小导致 γ´
沉淀相的长大速率降低.  
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图 6 不同 Ti/Al 比 GH984G 合金中 γ´沉淀相的粗化规律 

Fig.6Growth kinetics of γ´ precipitates of GH984G:(a)Ti/Al=1.00; (b)Ti/Al=1.42 

 

2.3 700℃拉伸性能 

(a) (b) 
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长期时效对合金700℃拉伸性能的影响如表3所示. 可见，与标准热处理态相比，2种Ti/Al比合金经700℃
时效10480h后屈服强度明显升高，在750和800℃时效10480h后，合金的屈服强度明显降低. 此外，随着时

效温度从700℃升高到800℃，屈服强度明显下降. 延伸率随时效条件的变化规律与强度相反. 700℃时效时，

Ti/Al比对标准热处理态和相同时效条件下合金的强度和塑性均无明显影响. 图7为高Ti/Al比合金在长期时

效后700℃拉伸试样的断口形貌和位错组态. 可以看出，合金拉伸断口呈现复杂的断裂特征，小平面、韧窝

和撕裂棱共存并通过撕裂棱连接，合金断裂方式既有穿晶又有沿晶断裂特征，为典型的混合断裂. 此外，

与700和750℃长期时效试样的700℃拉伸试样的断口形貌相比，800℃时效时断口具有更多大而深的韧窝且

小平面明显减少，因此，高Ti/Al比合金在800℃长期时效后延伸率显著增加. 从位错组态可以看出，(图7d)
合金变形机制为典型的切割机制，所以，长期时效引起γ´沉淀相的粗化对拉伸性能的影响可以只考虑切割

机制[32].  
 

表3 长期时效对合金拉伸性能的影响 

Table 3 Effects of long-term aging on GH984G 

 Rm /MPa Rp0.2/MPa δ/% ψ/% 

Alloy state Ti/Al=1.00 Ti/Al=1.42 Ti/Al=1.00 Ti/Al=1.42 Ti/Al=1.00 Ti/Al=1.42 Ti/Al=1.00 Ti/Al=1.42 

Standard heat 

treatment 
733 745 477 480 42 44 45 42.5 

700℃/10480h 745 745 545 535 40 42 43 45 

750℃/10480h 640 660 385 400 40 42 43.5 48.5 

800℃/10480h 560 565 265 250 64 61 60 59 

Rm- tensile strength；Rp0.2-yield strength；δ-elongation；ψ-reduction of area 
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图7高Ti/Al比合金经长期时效后的700℃瞬时拉伸断口形貌和γ´沉淀相中的位错组态 

Fig.7Micrographs of 700℃ tensile fracture surfacethermally exposed alloysat: (a)700℃; (b)750℃ and (c)800℃ 

for 10480h; (d)TEM morphology of γ´ phase in 700℃ tensile specimen after aging at 750℃for 10480h  

 

在高温合金中切割机制可分为2种模型：第一个模型为弱相互作用位错对切割[33]，其临界分切应力(∆τ0)
为： 

∆τ0 = 1
2

(γAPB
b

)3/2(bdV
Γ

)1/2m − 1
2
�γAPB

b
� f(5) 

第二个模型为强相互作用位错对切割[34]，其∆τ0为： 

∆τ0 = �1
2
� 1.72 ΓV1/2w

bd
(1.28 dγAPB

wT
− 1)1/2(6) 

式中，γAPB 为反相畴界(APB)能，b为Burgers矢量，取0.254nm，d为γ´沉淀相尺寸，V为γ´沉淀相的体

积分数，V取6%，Γ为位错线张力，m为与粒子形状有关的数值，对于球形粒子m取0.72[35]，w为常数2.8 [41]. 
在700，750和800℃的反相畴界能变化很小，因此γAPB 估算为0.28J/m2，位错线张力Γ近似使用恒定的线张

力[33]： 

Γ = Gb2

2
(7) 

式中，G为剪切模量，G取60GPa. 
可这2个模型的前提均为粒子间的共格应力较小. 实验合金中的共格应力很小，在计算临界分切应力时，
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忽略不计. 在含有高体积分数γ´相的铸造镍基高温合金中需要引入Labusch-Schwarz修正： 
∆τLS = 0.95(1 + Cη0)∆τ0(8) 

η0 ≈ η0
min = �V/π(9) 

式中，∆τLS为L-S模型的临界分切应力，η0为L-S参量. 
本合金中γ´沉淀相含量较少，因此不需要进行L-S修正. 图8所示为2种Ti/Al比合金的∆τ0与γ´沉淀相尺

寸d的关系. 可以看出，当γ´沉淀相尺寸较小，弱相互作用位错对切割γ´沉淀相机制起作用，随着γ´沉淀相

尺寸增加，由弱相互作用位错对切割机制转换为强相互作用位错对切割机制，临界分切应力在弱-强相互作

用发生转换时具有最大值，经计算得出此时γ´沉淀相尺寸为48nm. 临界分切应力随γ´沉淀相尺寸增加呈现

先增大后减小趋势. 合金在700℃长期时效后屈服强度的增加可能是由于合金在标准热处理状态γ´沉淀相

尺寸较小，时效后γ´沉淀相尺寸增加，临界分切应力增大，屈服强度升高. 然而，经750和800℃长期时效

后，γ´沉淀相尺寸明显增加，强相互作用起主要作用，随着γ´沉淀相尺寸增加，临界分切应力减小，屈服

强度下降.  
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图8不同Ti/Al比合金分切应力与γ´沉淀相尺寸的关系 

Fig.8Measured critical resolved shear stress (∆τ0) vssize of γ´ precipitate for GH984G with different Ti/Al ratios 

3 结论 

(1) Ti/Al 比对合金标准热处理态的组织特征无明显影响，高 Ti/Al 比合金具有较高的 γ/γ´错配度.  
(2) γ´沉淀相为球形，随时效温度的升高和时效时间的延长，γ´沉淀相逐渐长大且保持球形，Ti/Al 比对合金

γ´沉淀相的形貌无明显影响. 在 700 和 750℃长期时效时，γ´沉淀相长大符合 LSW 理论，高 Ti/Al 比合金 γ´
沉淀相的长大速率较大. 在 800℃长期时效时，γ´沉淀相长大驱动力的降低和 γ´沉淀相形成元素的贫化使得

γ´沉淀相长大偏离 LSW 理论，长期时效后 γ´沉淀相的长大速率明显降低.  
(3) 合金在 700℃时效 10480h 后屈服强度明显升高，在 750 和 800℃时效 10480h 后，合金的屈服强度明显

降低，但延伸率明显增大. 合金强度的变化被归因于 γ´沉淀相的长大对合金临界分切应力的影响. 较小的

Ti/Al 比变化对合金 700℃拉伸性能无明显影响.  
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