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摘 要：热处理过程中的碳化物转变对高温合金的力学性能影响显著。采用 XRD、SEM、EPMA、TEM 等研究了

Co-Cr-Nb-W 耐磨合金热处理过程中碳化物的析出类型、分布特征、演变机制及其对高温拉伸性能的影响。Co-Cr-Nb-W

耐磨合金主要在钎焊和时效热处理后使用，该过程中主要发生如下 2 个碳化物转变过程：MC+matrix=M6C 和

M23C6+matrix=M6C。合金在高温拉伸应力下的断裂机制为韧脆混合机制，块状初生碳化物与基体之间的界面容易成为

裂纹萌生源。热处理过程消除了容易引起晶界迁移的片层状共晶 M23C6，在骨架状 MC 周围析出了细小的 M6C，同时改

善了枝晶间元素偏析，促进基体中形成高密度的交叠层错带，使得合金在 1000 ℃下的抗拉强度提高约 20 MPa。
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航空发动机涡轮叶冠在工作过程中承受多种交变

载荷的持续作用，相邻叶冠工作面之间的微动磨损会

造成叶片形状和尺寸的改变，降低发动机的工作性能

和效率，因此需要通过高温耐磨材料对叶冠工作表面

进行耐磨强化。高温耐磨材料通常由弥散分布的硬质

增强相颗粒和高强韧金属基体组成，增强相承担服役

过程中的主要磨损应力，基体承担支撑增强相、协调

变形和承受冲击应力的作用[1-2]。难熔金属碳化物为钴

基耐磨合金中常用的硬质增强相。然而，铸造钴基高

温合金在高温下处于热力学不稳定状态，合金中的碳

化物在高温时效或服役过程中会发生蜕化、转变或溶

解，还会发生二次碳化物的析出。碳化物种类、形态

和分布的变化对合金的组织稳定性和力学性能有着重

要影响 [3-7]。近年开展了很多针对 Co-Cr-W 体系中碳

化物转变的相关研究[8-9]，例如，Co-Cr-W-Ni 合金热

处理过程中发生 M7C3 分解和 M6C 的析出，使得碳化

物分布更加弥散，提高了合金的强度 [10]；DZ40M 合

金在热处理过程中存在 M7C3→M23C6 的转变，高温长

期服役过程中析出的二次细小 M23C6 有利于延长合金

的持久寿命[11]。

Co-Cr-Nb-W 合金是一种可用于涡轮叶片叶冠表

面耐磨强化的新型钴基耐磨材料，主要以碳化物作为

硬质增强相承担耐磨作用。Nb 作为一种强碳化物形成

元素，它在合金中的加入必然会影响其他碳化物相的

析出和分布，但近年来与含 Nb 钴基高温合金碳化物

组织转变相关的研究很少。实际工业生产中，耐磨材

料通常堆焊或钎焊于叶冠表面，然而，Co-Cr-Nb-W 合

金在高温下的碳化物组织转变规律尚不清楚；此外，

基体与碳化物增强相之间的协同变形能力有利于提高

耐磨材料的耐磨性，合金的强度和塑性也对磨损特性

有着重要影响，而析出相的转变又会进一步影响合金

的整体力学性能。因此对于 Co-Cr-Nb-W 合金热处理

过程中碳化物组织转变规律和力学性能的研究是非常

有必要的。本研究以新型 Co-Cr-Nb-W 耐磨合金为研

究对象，模拟实际钎焊工艺和时效处理，研究高温下

合金中碳化物的组织转变规律和机制，探究碳化物形

态和分布对高温拉伸性能的影响，为 Co-Cr-Nb-W 合

金作为钎焊耐磨块的应用提供理论和实验依据。

1 实 验

采用真空感应熔炼制备试验所需的合金锭，合金中

主要含有 Cr、Nb、W 3 种元素，此外还含有少量的 Al
元素，表 1 给出了试验所用 Co-Cr-Nb-W 合金中几种关键

元素的化学成分范围。将合金锭加工为Φ10 mm×70 mm
的圆棒状试样进行热处理。实际工业生产中，该合金

是在钎焊和时效处理后使用，钎焊温度范围为
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1160~1240 ℃，时效温度范围为 900~1100 ℃。为了

研究碳化物在实际热过程中的组织转变规律，对合金

进行模拟钎焊和时效热处理。对于模拟钎焊过程，温

度选在 1225 ℃，保温时间为 30 min，时效处理选择

在 1050 ℃下进行，保温时间为 2 h，冷却方式均为空

冷。随后，对铸态和热处理态样品在 1000 ℃下的高

温拉伸性能进行测试，拉伸试样的尺寸如图 1 所示。

高温拉伸试验在 GNT 系列微机控制电子万能试验机

表 1 合金的化学成分

Table 1 Chemical composition of the test alloy (ω/%)

Cr Nb W C Co

18-22 14-17 8-10 1.5-2.5 Bal.

图 1 高温拉伸试样示意图

Fig.1 Schematic diagram of high temperature tensile sample

上进行，试验标准参照 GB/T 4338-2006。
铸态和热处理态样品经过研磨和抛光后进行显微

组织观察，显微组织和化学成分的观察与分析通过

JSM-7200F 型场发射电子显微镜（SEM）及其附带的

能谱仪（EDS）进行。采用德国布鲁克 D8 ADVANCE
X 射线衍射仪（XRD）分析合金热处理前后的物相变

化。采用 JXA-8530F 场发射电子探针分析仪（EPMA）

对铸态合金中的枝晶间元素偏析情况进行面扫描。采

用 Axia Chemi 钨灯丝扫描电子显微镜对高温拉伸试

样断口的表面形貌进行观察。通过透射电子显微技术

分析热处理前后合金中碳化物的组织结构，样品制备

方法如下：通过线切割切取厚度 500 μm 的薄片，用砂

纸研磨 50 μm 以下，并冲成直径 3 mm 的圆形薄片，

随后用 Leica EM RES102 型离子减薄仪进行离子减薄

制样。用于透射电镜分析的高温拉伸断口样品取自断

口下方 3 mm 处。采用 FEI Tecnai G2 F20 S-TWIN 透

射电子显微镜的 TEM 和 STEM 模式进行显微组织观

察以及选区电子衍射（SAED）物相鉴定。

2 结果与讨论

2.1 合金的铸态显微组织

图 2a~2c 分别为合金的铸态显微组织。可以观察

到合金中存在不同形态的碳化物析出相。由 XRD 测

试结果（图 2d）表明合金中碳化物的类型主要为 MC

图 2 铸态合金的 SEM 显微组织和 XRD 图谱

Fig.2 SEM microstructures (a-c) and XRD pattern (d) of as-cast alloy

3.2
The others

M
8-

6
g

34±0.5

60

13

1×45º

60
º

Φ
±

0.
02

0.02 Φ0.03 A-B

B

0.8

A

R5

c

In
te

ns
ity

/a
.u

.



第 3 期 凌 晨等：Co-Cr-Nb-W 合金碳化物组织转变及力学性能研究 ·817·

2 µm
γ
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Z

和 M23C6 2 种，结合表 2 中的 EDS 能谱分析结果可以

判断 MC 碳化物主要为 NbC，而 M23C6 为富 Cr 和 W
的碳化物。MC 在合金中呈现 2 种不同的形态，其中块

状 NbC 为棱角分明的多边形状，尺寸约为 15~20 μm。

由于难熔碳化物具有极高的熔点，因此块状 NbC 为凝

固时优先从液相中析出的初生碳化物。骨架状碳化物

是高温合金中一种典型的共晶析出相，这种形态的碳

化物有时也被描述为“汉字状”或“草书状”，主要于

凝固最后阶段形成。MC 碳化物中除了 Nb 元素外还含

有少量的 Cr 和 W，与块状初生 MC 相比，骨架状共

晶 MC 中 Cr、W 2 种元素的含量更高。M23C6 碳化物

主要呈现出边界圆润的不规则块状。此前对于 Co-Cr
合金凝固相图的研究表明，凝固过程中γ相中的 Cr 元
素含量远低于液相，由于非平衡凝固过程中的化学偏

析，Cr 元素倾向以共晶碳化物的形式存在于枝晶间区

域[12-14]，因此可以初步推断 M23C6 也是于凝固过程最

后阶段析出的共晶碳化物相。在高倍 BSE 照片（图

2c）中可以观察到，共晶 M23C6 并不是一种单一的相，

其内部还存在一种由灰、白 2 种相交替排列形成的层

状结构。能谱结果显示层状结构中的灰色相主要含有

Co、Cr 和 W，白色条状相主要含有 Cr 和 W。但由于

SEM 中观察到的层状碳化物尺寸极为细小，因此 XRD
有可能检测不到这种层状结构中物相的衍射峰，只根

据 XRD 和 EDS 结果还不能直接确定层状结构中 2 种

物相的类型。

为了进一步表征铸态合金中层状相的复杂结构、

确定其物相类型，通过透射电子显微镜和选区电子衍

射对合金样品进行分析。STEM 进一步确定了其两相

交替排列的层状结构，暗场像中的两种相分别呈现出

亮白色和浅灰色，如图 3 所示。由选区电子衍射

（SAED）进一步确定了层状结构中的两相分别为

M23C6 型碳化物和γ-Co。根据不同元素的原子半径差异

可以判断 BSE 图像中观察到的白色相即为 M23C6，灰

色相即为γ-Co，铸态合金中的层状结构实际上由颗粒

或板条状 M23C6 与γ-Co 交替排列形成。

表 2 铸态试样中各相的 EDS 分析结果

Table 2 EDS analysis results of phases in as-cast alloy (ω/%)

Carbide Co Cr W C Nb Al

Blocky MC 1.5 1.1 4.7 15.8 76.9 0

Skeletal MC 6.3 17.7 7.4 15.4 52.9 0.3

Blocky M23C6 26.7 33.6 31.2 5.5 1.8 1.1

Lamellar M23C6 19.3 32.4 38.9 5.4 3.7 0.4

Matrix 53.4 26.6 13.5 3.5 0.4 2.6

图 3 铸态合金中层状 M23C6 的 STEM 暗场像和 SAED 谱

Fig.3 STEM dark field (DF) image and SAED patterns of

lamellar M23C6 in as-cast alloy

2.2 热处理过程中的碳化物转变

图 4 为热处理态合金的 SEM 显微组织。可以观

察到合金中 NbC 的形貌没有发生较大变化，仍然存在

块状和骨架状 2 种不同的形态。块状 NbC 是合金中的

主要硬质增强相，合金的耐磨性主要由具有一定尺寸

且在基体中弥散分布的 NbC 提供。块状 NbC 平均尺

寸和体积分数（表 3）的统计结果进一步表明合金中

的初生 MC 碳化物在热处理过程中具有非常好的组织

稳定性，这对于其在高温下作为硬质增强相发挥耐磨

作用十分有利。热处理后合金中未观察到边界圆润的

不规则块状或层状碳化物，相对应地，XRD（图 5）
也只检测到了 MC 碳化物的衍射峰，未检测到明显的

M23C6 碳化物衍射峰，因此可以判断共晶 M23C6 在模拟

钎焊和时效热处理过程中发生了溶解。

从 SEM 显微组织中可以观察到，热处理后的合

金中出现了铸态时没有的亮白色析出相，尺寸大小不

一。这种亮白色相主要出现在 2 种不同的区域，其中

尺寸较大的分布在合金基体内部（图 4b），尺寸较小

的分布在骨架状共晶 MC 碳化物周围（图 4c）。然而，

除了 MC 碳化物和γ-Co 基体之外，热处理态合金的

XRD 图谱中没有出现其他析出相的衍射峰，这可能是

因为这些亮白色碳化物的尺寸细小且数量较少，X 射

线衍射没有检测到。EDS 能谱结果（表 4）显示这些

亮白色碳化物中含有大量的 W 元素，同时还含有 Cr
和 Co。高温合金中的富 W 碳化物可能以 M6C 和M23C6

2 种形式存在，因此无法直接根据化学成分准确判断

其物相类型。随后通过 TEM 对热处理态合金试样进

行分析。TEM 明场像中观察到了分布于 MC 碳化物和

基体之间的小块碳化物相，如图 6a 和 6b 所示，选区

电子衍射进一步确认了这种富 W 碳化物的类型为

M6C。从高倍 TEM 照片中可以观察到不同 M6C 颗粒
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图 4 热处理态合金的 SEM 显微组织

Fig.4 SEM microstructures of heat-treated alloy

表3 热处理前后合金中块状 NbC 的平均尺寸和体积分数统计

结果

Table 3 Statistical results of average diameter and volume

fraction of blocky NbC of alloys before and after

heat treatment

Condition Average diameter/μm Volume fraction/%

As-cast 16.13 16.18

Heat-treated 16.48 17.18

图 5 铸态和热处理态合金 XRD 图谱

Fig.5 XRD patterns of as-cast and heat-treated alloys

表 4 热处理态试样中各相的 EDS 分析结果

Table 4 EDS analysis results of phases of heat-treated alloy

(ω/%)

之间存在界面，这可能与碳化物析出过程中的取向生

长有关，相同取向的 M6C 连接长大，而不同取向的

M6C 之间则产生界面。

前面提到，MC 碳化物中除了主要含有 Nb 元素

之外，还含有少量的 W 和 Cr，且共晶 MC 中这 2 种

元素的含量高于初生 MC。对比热处理前后表 1 和表 2
中 MC 碳化物的成分可以发现，热处理后共晶 MC 中

W 元素的含量与铸态相比明显减少。研究表明，W 元

素的存在会弱化 MC 碳化物键[15]，因此，W 含量略高

的共晶骨架状 MC 与初生块状 MC 相比更加不稳定，

在高温热处理过程中容易发生蜕化[16]，造成 W 元素向

外扩散。初生碳化物的析出几乎消耗了合金中全部的

C 原子，二次碳化物析出的碳源由初生碳化物的分解

提供，金属元素来源于初生碳化物和合金基体。在热

处理态合金中，共晶 MC 中释放出 W 元素刚好为其周

围的富 W 的 M6C 的形成提供了条件。此外，图 7 中

的铸态合金 EPMA 元素面扫描分析结果表明，由于熔

炼铸造过程中的非平衡凝固，骨架状共晶 MC 所在的

枝晶间区域本身就存在明显的 W、Cr 元素偏析。因此

热处理过程中M6C 碳化物容易在共晶骨架状MC 周围

形成。此前，Sims 等人[17-19]基于 Ni 基高温合金中 MC
碳化物的组织转变规律，推测钴基高温合金中存在

MC+matrix=M6C 的转变，Gui 等人 [11]对 Co 基合金

DZ40M 的相关研究证实了这一碳化物转变过程。而本

实验的结果证明，Co-Cr-Nb-W 合金中也存在 MC
+matrix=M6C 的碳化物转变过程。

根据之前的讨论结果，M23C6 也是一种共晶碳化

物，同样分布在容易发生元素偏析的枝晶间区域。热

处理态合金的 SEM 和 XRD 分析结果表明，共晶M23C6

在热处理过程中发生了分解，而这一过程也与 M6C 碳

化物的形成有关。合金基体内部尺寸较大的块状 M6C
周围可以观察到一些浅灰色区域，如图 8 所示。EDS

Carbide Co Cr W C Nb Al

Blocky MC 1.9 0.9 2.7 15.8 78.5 0.1

Skeletal MC 2.7 1.4 3.7 11.1 81.1 0.0

M6C 18.0 14.0 52.9 7.0 7.8 0.4

NbC

W6C

NbC
W6C

100 µm 10 µm 10 µm

a b c
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图 6 热处态合金的 TEM 显微组织及 SAED 谱

Fig.6 TEM microstructure (a), TEM image with SAED pattern (b), and partial magnified image of the interface between M6C in Fig.6b (c)

of heat-treated alloy

图 7 铸态 NbC/Co 基合金中的枝晶间 EPMA 元素面分布

Fig.7 EPMA distributions of interdendritic of as-cast NbC/Co-based alloy

图 8 热处理态合金中 M6C 碳化物周围未完全溶解的 M23C6 及其 EDS 能谱分析结果

Fig.8 SEM image (a) and EDS analysis result (b) of incompletely dissolved M23C6 around M6C carbides of heat-treated alloy

能谱结果显示这些区域中主要含有 Co、Cr、W 等元

素，与共晶 M23C6 碳化物的化学成分十分相似，因此

可以判断这些浅灰色区域为未完全分解的 M23C6。共

晶 M23C6 本身就是一种 Cr 和 W 含量较高的碳化物，

它在高温下的分解也能为 M6C 的形成提供所需要元

素。因此，M6C 不仅分布在共晶 MC/基体界面处，还

出现在共晶 M23C6 的周围。这进一步说明除了 M6C 的

分解和蜕化之外，合金中的共晶 M23C6 还存在如下碳

化物转变过程：M23C6+matrix=M6C。图 8 中还可以观

察到 M6C 周围存在一些微小的孔洞。热处理过程中孔

洞主要由柯肯达尔效应引起[20-21]。柯肯达尔效应主要

通过空位机制扩散进行，M23C6到M6C 的转变过程中，

M23C6 及其周围枝晶间区域中的 W 元素向 M6C 扩散，

M23C6 中的 Cr 元素向基体扩散。不同溶质原子与空位

的亲和力不同，引起净空位流动，从而形成柯肯达尔

空洞。综上所述，在模拟钎焊和时效热处理过程中，

Co-Cr-Nb-W 合 金 中 主 要 存 在 MC+matrix=M6C 和

M23C6+matrix=M6C 2 个碳化物转变过程，图 9 给出了

这 2 个碳化物转变过程的示意图。

2.3 合金的高温拉伸性能

铸态和热处理态试样在 1000 ℃的高温拉伸性能

见表 5。图 10 为铸态和热处理态合金 1000 ℃高温拉

伸的载荷-位移曲线。拉伸性能测试结果表明，铸态和

热处理态样品的抗拉强度分别为 184 和 203 MPa，断

后伸长率分别为 24.5%和 27%。热处理前后的延伸率

变化不大，但 1000 ℃的抗拉强度提高近 20 MPa，说

明 经 过 1225 ℃/30 min+1080 ℃/2 h 热 处 理 后

Co-Cr-Nb-W 合金的强度有所改善。
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图 9 热处理时合金中 2 种碳化物转变过程的示意图

Fig.9 Schematic diagrams of carbides transformation in test alloys during heat treatment process: (a) MC+matrix=M6C and (b) M23C6+

matrix=M6C

表 5 铸态和固溶处理态合金在 1000 ℃的高温拉伸性能结果

Table 5 Results of high-temperature tensile properties of

as-cast and heat-treated alloys at 1000 ℃

State

Stress,

Rm/

MPa

Specified plastic

elongation strength,

Rp0.2/MPa

Elonga-

tion,

A/%

Area

shrinkage,

Z/%

Young’s

modulus,

Et/GPa

As-cast 184 104 24.5 38 100

Heat-

treated
203 124 27.0 35 157

图 10 铸态和热处理态合金 1000 ℃高温拉伸的载荷-位移曲线

Fig.10 Load-displacement curves for as-cast and heat-treated

alloys after high-temperature tensile tests at 1000 ℃

图 11 为铸态和热处理态样品经过 1000 ℃高温拉

伸断口形貌。可以观察到试样的宏观断面比较粗糙。

由于断口表面氧化比较严重，因此无法准确地区分出

纤维区、放射区和剪切唇区。2 种状态的试样均存在

颈缩现象，铸态拉伸试样的断裂面与拉伸应力轴呈大

约 45°角，中心处均可以观察到尺寸较大的孔洞。2 种

状态试样断口上均存在许多裸露的碳化物颗粒和碳化

物拔除后留下的凹坑，部分碳化物发生断裂。由此可

见，在高温拉伸应力条件下，块状初生碳化物起到主

要的承载作用。此外，2 种状态合金的断口上都可以

观察到准解理断裂后留下的解理刻面（图 11c 和 11f），
说明试样的局部区域发生了脆性断裂。铸态和热处理

态合金在 1000 ℃高温拉伸时的实际断裂机制为韧脆

混合机制。

图 12 为铸态和热处理态样品经过 1000 ℃高温拉

伸后断口纵截面的微观组织。断口下方合金的显微组

织中存在裂纹和微孔洞，而这些缺陷主要集中在块状

MC 和共晶 M23C6 周围，骨架状共晶 MC 周围的缺陷

很少。细小、均匀分布的骨架状碳化物可以起到很好

的弥散强化作用，但碳化物相对于合金基体而言仍然

属于硬脆相，二者具有不同的膨胀系数，高温应力条

件下，尺寸较大的块状碳化物和基体界面处容易发生

脱粘而萌生裂纹。裂纹沿剪切方向形成微小孔洞，随

后孔洞逐渐连接聚合造成碳化物颗粒与周围基体分

离，最终导致微孔聚合型断裂。铸态样品中的 M23C6
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图 11 铸态和热处理态样品经过 1000 ℃高温拉伸断口形貌

Fig.11 Fracture morphologies of as-cast and solution-treated samples after high temperature tensile at 1000 ℃

碳化物存在比较严重的破裂现象，造成铸态样品断口

下方合金组织中存在很多大面积的空洞，这些缺陷的

出现与铸态合金中共晶 M23C6 碳化物的形态和分布有

关。共晶 M23C6 碳化物也主要存在于枝晶间区域，但

与共晶 MC 碳化物不同的是，共晶 MC 为细长骨架状，

而共晶 M23C6 为尺寸较大的块状，且块状区域内部还

夹杂着片层状结构。尺寸较大的块状碳化物周围更容

易产生应力集中，与骨架状碳化物相比更容易成为裂

纹萌生源[22-23]。层状结构中板条状 M23C6 与γ-Co 交替

排列，高温拉伸应力条件下，相邻两相之间容易发生

内聚力的解除[18]。当某一片层 M23C6 与相邻γ-Co 之间

发生分离，裂纹会迅速沿层状结构中其他 M23C6/γ-Co
界面扩展。此外，分布于晶界处的 M23C6 碳化物还容

易导致晶界的滑动和迁移[18]。因此，铸态合金中块状

共晶碳化物内部的特殊层状结构是导致其周围产生大

面积孔洞的主要原因。

MC 和 M6C 是热处理态合金中的主要强化相。分

布于骨架状共晶 MC 周围的二次 M6C 尺寸细小，可以

进一步加强骨架碳化物的强化作用。但尺寸较大的块

状碳化物与合金基体之间界面处更容易产生应力集

中，所以裂纹在块状 MC 和 M6C 碳化物周围的萌生和

扩展仍然是不可避免的。前文中曾经提到，热处理态

样品中块状 M6C 周围存在由柯肯达尔效应引起的孔

洞，这些缺陷也容易导致碳化物与基体脱粘。因此无

论是哪一种状态的合金，缺陷都主要集中在块状碳化

物周围。热处理消除了层状共晶 M23C6，所以热处理

态拉伸试样没有出现铸态拉伸试样中成片剥离的碳化

物和大面积的连续孔洞。另外，与铸态相比，热处理

态拉伸试样中碳化物周围孔洞的尺寸明显减小，

1000 ℃下的抗拉强度明显提高，这表明基体与碳化物

之间的协同变形能力得到了一定程度的改善。因此，

有必要对拉伸前后铸态和热处理态试样的合金基体进

行进一步表征。

图 13 为铸态和热处理态样品在 1000 ℃高温拉伸

试验前后基体中位错和层错的 TEM 明场像。拉伸前 2
种状态样品中均观察到了位错和层错。位错主要由凝

固冷却过程中的热应力引起，而钴基合金中层错的出

现主要与 Co 在 417 ℃时的同素异构转变有关。在 fcc
结构中，层错带可以看作由 1/6<11

_

2>不全位错相继扫

过数层平行的(111)面产生，也可以看作是平行(111)面
上同类型层错发生部分重叠的结果。拉伸试样基体中

部分区域层错相交形成“X 形”，图 14a 给出了热处理

态拉伸试样基体中的层错交叠区在[
_

110]晶带轴方向

的 HRTEM 图像。可以观察到“X 形”相交层错的角

度约为 70.5°，与 fcc 结构晶体中(111)和(11
_

1) 2 个密排

面在[
_

110]方向上的夹角相一致。图 14b 为图 14a 中方

框区域的反傅里叶变换图像，(111)和(11
_

1) 2 个密排面

上的原子分别沿[2
_

1
_

1]和[
_

121]方向发生部分滑移，形成

了伯氏矢量分别为1/6[2
_

1
_

1]和1/6 [
_

121]的Shockley不全位

错。红色线条标记出了位于层错边界处 Shockley 不全位

错的结构，白色箭头指出了相对应的位错滑移方向。在

相交层错中，当不全位错到达 2 个滑移面的交线时，可

以通过如下反应形成 Lomer-Cottrell（L-C）位错锁：
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图 12 铸态和热处理态 1000 ℃高温拉伸样品断口的纵截面 BSE 微观组织

Fig.12 BSE microstructures of as-cast and heat-treated samples after high-temperature tensile tests at 1000 ℃

图 13 铸态和热处理态试样 1000 ℃高温拉伸前后基体中的位错和层错 TEM 明场像

Fig.13 TEM-BF images of Dislocations and stacking faults on substrate of as-cast (a,c) and heat-treated (b,d) alloy before (a-b) and after (c-d)

high-temperature tensile tests at 1000 ℃

a/6[2
_

1
_

1]+a/6[
_

121]→a/6[110] (1)
L-C 位错在位错增殖过程中可以成为 Frank-Read 源

（弗兰克-瑞德源），提供位错钉扎位点，提高合金的

形变硬化能力[24-27]。图 14 中观察到的层错相交区域周

围的位错组态满足 L-C 位错锁的形成条件，即 2 个不

全位错在相交的滑移面上相向移动。当这 2 个不全位

错到达 2 个滑移面的交界线时，就很有可能会通过上

述反应形成 L-C 位错锁。与拉伸前试样相比，拉伸后

试样中层错的长度和密度都显著增加，这在很大程度

上缩小了位错运动的平均距离，同时增加了 L-C 位错

锁的形成概率。随着高温拉伸变形过程的进行，层错

之间的空间进一步缩小，层错交叠将晶粒划分为尺寸

更小的部分，位错塞积作用加强，从而强化了强化合

金基体。因此，在高温拉伸应力条件下，除了碳化物

强化之外，高密度层错阻碍位错运动也是 Co-Cr-Nb-W
合金中的一种重要强化机制。

Full view High magnification fracture morphology
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a b

Z5 nm 2 nm

图 14 热处理态合金 1000 ℃高温拉伸后基体中层错的 TEM

高分辨照片

Fig.14 HRTEM image (a) and the corresponding FFT pattern (b)

of the stacking faults (SFs) of heat-treated alloy after

high-temperature tensile tests at 1000 ℃ (IFFT images

for the square region boxed in Fig.14a showing SFs on

the (111) and (11
_

1 ) crossed close-packed planes; Schottcky

partial dislocations are marked by red lines and slip

planes are marked by white arrows)

与铸态拉伸试样相比，热处理态拉伸试样中的层

错分布更加密集，二者抗拉强度的差异很可能也与层

错密度有关。时效时间的延长会增加会钴基体中的层

错密度[28-29]，然而拉伸前合金基体中层错分布比较随

机（图 12a 和 12b），无法准确地表征出热处理对层错

密度的影响。研究表明，层错能够钉扎溶质原子形成

“铃木气团”[30-31]，从而改变层错能、影响基体中的

层错密度。因此，可以从溶质原子分布的角度解释拉

伸后 2 种状态合金基体中层错密度的差异。第一性原

理计算表明，fcc-Co 中的 Cr 原子表现出强烈的堆垛层

错偏聚倾向，二者之间的这种相互作用增强了溶质原

子和相邻 Co 原子之间的局部键合，从而引起层错能

的降低[32]。铸态合金中的 Cr 元素大量以 M23C6 碳化物

的形式析出，从图 2a 的 BSE 照片中可以观察到铸态

合金的枝晶间和枝晶干区域存在明暗衬度差异，此前

EPMA 元素面扫描结果（图 7）也显示，铸态合金枝

晶间区域存在严重的 Cr 元素偏析。热处理对枝晶间元

素偏析具有一定的改善作用，同时，共晶 M23C6 碳化

物分解释放出的 Cr 元素也会由枝晶间区域向基体内

部扩散。显然，热处理态合金基体中的 Cr 元素浓度远

高于铸态，Cr 原子与层错之间更容易发生相互作用形

成“铃木气团”而导致层错能降低。层错能的降低会

增加扩展位错宽度，对位错在滑移面上的运动产生额

外的阻力，从而进一步促进位错塞积、增加层错密度。

因此，热处理态合金在高温拉伸应力条件下更容易产

生分布密集的层错，从而进一步产生更多的层错交叠

区。热处理后形成的高密度交叠层错带提高了合金基

体的强度，改善了碳化物与基体之间的协同变形能力，

减轻了碳化物/基体界面处的脱粘现象，从而提高了热

处理态合金的抗拉强度。

3 结 论

1）Co-Cr-Nb-W 耐磨合金以碳化物作为主要硬质

增强相。铸态合金中主要存在 2 种类型的碳化物：初

生块状和共晶骨架状 MC（M=Nb ）、共晶 M23C6

（M=Cr,W）。其中 M23C6 中存在细小的层状结构，由

γ-Co 和板条状 M23C6 交替排列形成。

2）Co-Cr-Nb-W 合金在模拟钎焊和时效热处理过

程中主要发生如下 2 个碳化物转变过程：MC+matrix=
M6C 和 M23C6+matrix=M6C。初生 MC 在热处理过程中

具有非常好的组织稳定性，平均尺寸和体积分数基本

不发生较大变化，对于其在高温下作为硬质增强相发

挥耐磨作用十分有利。骨架 MC 相比于初生 MC 更容

易发生蜕化，共晶 M23C6 基本全部发生分解。

3）热处理消除了容易引起晶界迁移的层状 M23C6

碳化物，改善了枝晶间元素偏析；M23C6 分解释放出

的 Cr 元素提高了基体中溶质原子的浓度，促进了热处

理态合金中“铃木气团”的形成，有利于形成高密度

的交叠层错带，改善了碳化物与之基体间的协同变形

能力，从而提高了热处理态合金的抗拉强度。
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Carbides Evolution and Mechanical Behavior of Co-Cr-Nb-W Alloy

Ling Chen 1, Li Shangping 2, Lin Jun3, Hou Jie2, Li Yiping3, Luo Heli2

(1. High Temperature Materials Institute, Central Iron and Steel Research Institute, Beijing 100081, China)

(2. Gaona Aero Material Co., Ltd, Beijing 100081, China)

(3. AECC Guiyang Aero-Engine Research Institute, Guiyang 550081, China)

Abstract: Carbides transformation during heat-treatment process has a significant effect on the mechanical properties of superalloys. The

distribution and evolution mechanism of carbides and their effects on high-temperature tensile properties of Co-Cr-Nb-W wear-resistant

alloy during heat treatment process were investigated by XRD, SEM, EPMA, and TEM. There are two carbides transformation processes in

the Co-Cr-Nb-W alloy during brazing simulation and aging: MC+matrix=M6C and M23C6+matrix=M6C. The fracture mechanism of the

Co-Cr-Nb-W alloy under high temperature tensile stress is a hybrid mechanism of ductile fracture and brittle fracture, and the interface

between the bulk primary carbide and the matrix is easy to become the source of crack source. The heat treatment process eliminates the

lamellar M23C6, which is easy to cause grain boundary migration, induces the precipitation of fine M6C particles around the skeleton MC,

improves the interdendritic element segregation, promotes the formation of high-density overlapping stacking fault bands in the matrix,

and increases the tensile strength of the alloy at 1000 ℃ by about 20 MPa.
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