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摘 要：采用示波冲击实验对不同热处理后的GH4151合金样品进行了测试，并结合金相显微镜、扫描电镜、透射电镜和相

图计算等系统分析了组织特征及晶界特征对GH4151合金冲击韧性的影响。结果表明，随着固溶温度的升高，GH4151合金

的一次 γ′相含量逐渐降低，平均晶粒尺寸逐渐增大，仅固溶态合金的冲击韧性也逐渐增大。JMatPro相图计算显示，晶界会

存在一定量的μ相（TCP相）和M23C6相。对示波冲击曲线和断口分析后发现，仅固溶处理的合金，其弹性变形功Ee、塑性

变形功Ep和撕裂功Ec都较大，因此抵抗裂纹萌生及扩展的能力较好，冲击韧性较高；经固溶及两阶段时效处理后，其弹性

变形功Ee和塑性变形功Ep均较小，撕裂功Ec甚至接近零，因此冲击韧性大幅降低。与仅固溶态相比，两阶段时效处理后合

金冲击韧性大幅降低的主要原因是晶粒细化和时效过程中晶界μ相及M23C6相的协同析出，而与基体晶界特征关联性较小。
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1　引 言

随着先进航空发动机对高推重比/功重比的需求不

断提高，涡轮前温度也在不断提高，要求涡轮盘用高温合

金的承温能力从650 ℃陆续提高到700和750 ℃，对于高

代次航空发动机甚至要求承温 800 ℃，同时还要满足高

强度、高疲劳、长寿命、高性价比等要求[1–5]。GH4151合

金是一种耐 800 ℃的高强难变形镍基变形高温合金，合

金化程度很高，Al、Ti、Nb质量分数之和高达 10%，导致

主要强化相 γ′（Ni3(Al, Ti, Nb)）的质量分数高达 50%~

60%，因此其第二相强化水平很高，同时还含有较高含量

的W、Mo、Cr、Co等元素进行固溶强化[6]。

近年来，在我国科技工作者的努力下，基于国内的生

产设备和技术水平，已经开展了高合金化难变形

GH4151合金的成分内控优化、冶炼控制、锻造变形、热

处理、相演化行为及开裂等研究[7–21]，并进行了喷丸等应

用研究[22]，突破了该合金及其盘锻件的制备难题，现已进

入合金的成熟度提升和推广应用阶段。

变形高温合金作为航空航天发动机的关键热端转动

件的选材，主要综合考核其强度、塑性、持久、蠕变和疲劳

等指标，某些特殊场合也需要进行冲击性能的考核。近

年来，随着国内变形高温合金材料设计范式以及应用领

域的拓展变化，变形高温合金材料的强韧性匹配问题开

始得到更多的关注。特别地，随着服役温度的不断提升，

以GH4151合金为代表的高强度的高合金化变形高温合

金开始得到应用，虽然高合金化的成分设计赋予了该类

合金更高的使用温度和强度，但合金韧性不足的问题也

随之凸显，对合金的稳定服役及拓展应用会带来一定影

响。因此，有必要从合金组织调控的角度研究合金韧性

指标（例如冲击韧性等）的提升及优化措施。

在钢铁领域对于冲击韧性的研究比较深入，大量研

究表明，钢铁材料的冲击韧性主要受特定元素成分、晶粒

尺寸、晶界析出相等的影响[23–26]。Yang等[27]通过在高碳

铬轴承钢中添加稀土元素发现，稀土元素能使无规则的

Al2O3、MnS改性成规则的稀土夹杂物，并提高合金的冲

击韧性。而对于镍基高温合金冲击韧性的相关研究较

少，已有研究大多集中在强化相水平较低的合金，例如陈

国胜等[28]研究了几种Al、Ti、NB质量分数之和低于6.6%

的高温合金，发现拓扑密堆（TCP）相在晶界析出会降低

冲击韧性，随着M23C6、M3B、δ相等晶界强化相在晶界析

出量的增多，晶界脆性增加、韧性下降；随着晶粒几何尺

寸的单纯增大，合金的冲击韧性明显升高。刘芳等[29]在
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研究Al元素对GH4169合金的冲击韧性中发现，Al元素

的增加促进了晶界Laves相、M7C3碳化物和 σ相等的析

出，导致晶界脆性增加，冲击韧性降低。郭建亭等[30]对

GH135合金的研究发现，当TiC相以极少量或呈颗粒状

存在于晶界时，合金倾向于穿晶韧性断裂。申佳林等[31]

研究发现，δ相含量的增加会促进裂纹的失稳扩展，导致

GH4169合金的冲击功显著下降。

目前，有关高合金化难变形高温合金的冲击韧性研

究报道极少，本工作对高合金化的GH4151合金采用不

同热处理工艺，获得不同的固溶态和时效态组织，并结合

显微组织和冲击韧性值关联对比分析，以期发现

GH4151合金冲击韧性的组织影响因素和变化机理，为

提高该合金的匹配强韧提供参考。

2　实 验

实验用GH4151合金采用真空感应炉熔炼+电渣重

熔+真空电弧炉重熔三联冶炼，经高温均匀化后锻造开

坯，制备出Ф300 mm的棒材，再切取尺寸为Φ300 mm×

250 mm的棒坯镦粗，镦粗变形量为 60%，最后进行取样

测试分析。合金的化学成分如表1所示。

根据表1中的成分，利用 JMatPro软件及其镍基数据

库计算了GH4151合金的热力学平衡相图，如图 1所示，

该合金 γ′强化相的完全回溶温度约1167 ℃，μ相和M23C6

的开始析出温度分别为954和860 ℃。选取1090、1110、

1120、1130、1140、1150、1160、1170 ℃等8个固溶温度，固

溶时间为 4 h，固溶后空冷（air cooling, AC）；以上固溶热

处理后的一半样品，进行了两阶段时效热处理（850 ℃/  

6 h/空冷+760 ℃/16 h/空冷）。此外，还对 1130 ℃固溶热

处理后的样品分别进行了 850 ℃/0.5 h/空冷和 760 ℃/    

6 h/空冷两种单阶段时效热处理。在上述两阶段时效处

理条件下，μ相和 M23C6相的平衡态相的质量分数约为

6.74%和0.91%。

在不同制度热处理后的GH4151合金块料上取样，

并按照GB/T 229金属材料夏比摆锤冲击试验方法要求

加工 U 型冲击试样，试样外廓尺寸为 55 mm×10 mm×   

10 mm，然后在带示波冲击的NI300C型试验机上进行室

温示波冲击实验，通过测力传感器和智能数据采集系统，

可实时采集冲击过程的力-时间曲线，除测量冲击功外，

还可测量冲击速度、特征载荷、偏转等。

对室温冲击测试后的GH4151合金样品进行显微组

织分析。金相组织观察在徕卡DM750M型金相显微镜

进行，晶粒尺寸统计按照ASTM E112中的截线法。金相

组织需要进行化学腐蚀，腐蚀剂配方为：3g CuCl2+20 mL 

HCl+30 mL CH3CH2OH。析出相的形貌在扫描电镜

（scanning electron microscope, SEM）下采用二次电子

（secondary electron, SE）和背散射电子（backscattered 

electron, BSE）模式观察，而晶界特征则采用电子背散射

衍射（electron backscatter diffraction，EBSD）分析。以上

均在SEM 4000PRO场发射扫描电子显微镜进行，分析前

将机械磨抛后的试样先进行电解抛光，然后进行电解腐

蚀。电解抛光在 20 mL H2SO4+80 mL CH3OH溶液中进

行（电压值 20 V，时间 3~5 s），然后用大量清水迅速冲洗

表面，并用乙醇清洗表面、吹干；吹干后的样品在 15 mg 

CrO3+150 mL H3PO4+15 mL H2SO4溶液中电解腐蚀（电

压值 4~5 V，时间 3~5 s），然后采用大量清水迅速冲洗表

面，并用乙醇清洗表面、吹干。对于EBSD 分析的试样仅

对磨抛后的样品进行电解抛光，抛光溶液为 20 mL 

H2SO4+80 mL CH3OH（电压值 20 V，时间 3~5 s），然后用

大量清水迅速冲洗表面，并用乙醇清洗表面、吹干后观

察。通过场发射扫描电镜拍摄的析出相照片，采用

Photoshop、Image ProPlus和Origin软件对 γ′相的等效直

径和面积分数进行统计分析。采用FEI FX20透射电镜

（transmission electron microscope, TEM）对晶界析出相进

行形貌观察、透射电镜下的能谱（energy dispersive 

spectrometer, EDS）分析和选区电子衍射（selected area 

表1  GH4151合金化学成分

Table 1  Chemical composition of GH4151 alloy (wt%)
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图1  GH4151合金 JMatPro计算平衡相图

Fig.1  Equilibrium phase diagram of GH4151 alloy calculated by 

JMatPro software: (a) whole phase diagram and (b) partially 

enlarged part
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electron diffraction, SAED）分析，透射样品制备时先切取

厚度0.3 mm薄片，用砂纸打磨至厚度约50 μm后使用质

量分数10%的高氯酸乙醇溶液进行电解双喷，获得透射

样品。

3　结果与分析

3.1　不同固溶温度下GH4151合金的一次 γ′相分布与

晶粒尺寸

图2为不同温度固溶+两阶段时效热处理后GH4151

合金一次 γ′相（图中黑色衬度颗粒相，如图中箭头所示）

分布的变化情况，其中图 2b、2d、2f、2h、2j、2l、2n分别为

上一排的放大倍数照片；图 3为定量统计获得的不同固

溶温度下一次 γ′相含量（面积分数）和等效球直径

（equivalent spherical diameter, ESD）的变化情况，由于一

次 γ′相的形状不规则，因此用等效球直径表示。从图2和

图 3可知，随着固溶温度（≤1150 ℃）的升高，一次 γ′相的

含量逐渐降低，但等效球直径变化很小；当固溶温度       

 ≥1160 ℃时，一次 γ′相基本完全回溶。图4和图5分别为

GH4151合金经不同温度固溶处理后的金相组织照片和

平均晶粒尺寸变化，由图可知，随着固溶温度升高，平均

晶粒尺寸不断增大，晶粒尺寸的不均匀性增加。

综合图 2~图 5 可知，当固溶温度从 1090 ℃升到

1140 ℃时，GH4151合金的一次 γ′相含量由接近 20%显

著降低至 3.1%；当固溶温度升高至 1150 ℃时，一次 γ′相

含量下降至 1%，且一次 γ′相间距越来越大，分布也越来

越不均匀；当固溶温度≥1160 ℃后，一次 γ′相完全回溶。

与一次 γ′相含量相对应，GH4151合金的平均晶粒尺寸在

1090~1140 ℃固溶处理后缓慢长大，且都为均匀细晶组
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图2  不同温度固溶+两阶段时效热处理后GH4151合金中的一次 γ′相分布

Fig.2  Distributions of primary γ′ phase in GH4151 alloy under solid solution at different temperatures and two-stage aging heat treatment:

(a‒b) 1090 ℃, (c‒d) 1110 ℃, (e‒f) 1120 ℃, (g‒h) 1130 ℃, (i‒j) 1140 ℃, (k‒l) 1150 ℃, and (m‒n) 1160 ℃
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织；当固溶温度≥1140 ℃后，平均晶粒尺寸明显增加。一

次 γ′相含量、平均晶粒尺寸与固溶温度之间强烈的关联

性，源于一次 γ′相对晶界的“钉扎”作用，即在晶粒长大过

程中，一次 γ′相对晶界迁移起到“钉扎”阻碍作用，会阻碍

晶粒的长大；随着固溶温度升高，一次 γ′相逐渐回溶、含

量减少、分布间距也增大，对晶界的“钉扎”阻碍作用也变

小，晶粒逐渐长大，晶粒尺寸的不均匀性也增加；当固溶

温度升高到1160 ℃后，一次 γ′相完全回溶，对晶界的“钉

扎”作用消失，晶粒迅速长大，变成不均匀的粗晶组织。

3.2　GH4151合金典型固溶态和时效态显微组织特征

图6为仅1130 ℃固溶态（图6a、6b）和仅1170 ℃固溶

态（图6c、6d）样品的晶界及晶内析出相的背散射扫描电

镜照片，图 6a中箭头所指为一次 γ′相。由图 6a可知，仅

1130 ℃亚固溶态下，晶界附近分布着未回溶一次 γ′相；由

图 6c可知，仅 1170 ℃过固溶态下，一次 γ′相完全回溶。

但无论是仅 1130 ℃亚固溶态还是仅 1170 ℃过固溶态，

晶界上只存在细小二次和三次 γ′相颗粒，未观察到其它

颗粒相，如图6b和6d所示。

图7a和7b分别为1130和1170 ℃固溶再经两阶段时

效处理（850 ℃/6 h/空冷+760 ℃/16 h/空冷）后的样品，除

图 7a中箭头所指的一次 γ′相，两种热处理态的晶界上都

有密集析出呈白色衬度的颗粒相。如图 7c和 7d所示，

1130 ℃固溶的样品再分别经850 ℃/0.5 h/空冷和760 ℃/

6 h/空冷两种单阶段时效处理后，依然有图中箭头所指的

一次 γ′相，但与仅 1130 ℃和仅 1170 ℃固溶相似，晶界上

却未发现白色衬度颗粒相。综合图6和图7的不同热处

理的背散射照片可知，固溶热处理后要经过一定时效温

图3  GH4151合金中一次 γ′相含量和等效球直径随固溶温度增加

的变化

Fig.3  Variation curves of area fraction and ESD of primary γ′ phase 

in GH4151 alloy with solid solution temperature

aa bb cc dd

ee ff gg hh

4040 μμmm 4040 μμmm 4040 μμmm 4040 μμmm

4040 μμmm 4040 μμmm 100100 μμmm 100100 μμmm

图4  不同固溶温度处理后GH4151合金的金相照片

Fig.4  OM images of GH4151 alloy at different solid solution temperatures: (a) 1090 ℃, (b) 1110 ℃, (c) 1120 ℃, (d) 1130 ℃, (e) 1140 ℃,

(f) 1150 ℃, (g) 1160 ℃, and (h) 1170 ℃

图5  不同固溶温度处理后GH4151合金的晶粒尺寸变化

Fig.5  Variation curve of grain size of GH4151 alloy with solid 

solution temperature
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度和时效时间保温后，才会在晶界析出白色衬度的颗粒

相，需要对晶界析出的白色衬度颗粒相进行进一步的

分析。

结合图1的热力学相图计算可知，该成分下GH4151

合金的主要相包括：基体 γ相、较大质量分数的 γ′相    

（Ni3(Al,Ti,Nb)）、MC碳化物、M23C6碳化物、μ相等。在热

力学平衡态下，MC 碳化物在 1308 ℃左右凝固析出，

M23C6碳化物在 860 ℃左右开始析出；γ′相为主要沉淀析

出强化相，初始析出温度达 1167 ℃；合金在低于 954 ℃

下存在TCP相（μ相）。根据前期研究[3–4]，TCP相主要在

晶界析出，M23C6相也析出于晶界。实际固溶+时效热处

理时，在第一阶段时效（850 ℃/6 h/空冷）后，晶界M23C6

相及TCP相充分析出，但晶界M23C6相室温下约为0.91wt%，

TCP 相（μ相）的室温含量可达 6.74wt%。综合判断，固

溶+两阶段时效热处理后晶界白色颗粒相可能主要为TCP

相及少量M23C6。进一步的晶界析出相结构和成分分析，

a b

c d

5 μm 500 nm

5 μm 500 nm

Primary γ′
SecondarySecondary γγ′′

PrimaryPrimary γγ′′

TertiaryTertiary γγ′′

SecondarySecondary γγ′′

TertiaryTertiary γγ′′

图6  亚固溶态和过固溶态GH4151合金的背散射照片

Fig.6  BSE images of samples subsolvus solutioned at 1130 ℃ (a‒b) and supersolvus solutioned at 1170 ℃ (c‒d)

a bb

c

5 μm

PrimaryPrimary γγ′′

d

PrimaryPrimary γγ′′
PrimaryPrimary γγ′′

图7  不同热处理态GH4151合金的背散射照片

Fig.7  BSE images of different heat-treated samples: (a) 1130 ℃-solid-solution sample after two-stage aging, (b) 1170 ℃-solid-solution sample 

after two-stage aging, (c) 1130 ℃-solid-solution sample after aging at 850 ℃ for 0.5 h, and (d) 1130 ℃-solid-solution sample after aging at 

760 ℃ for 6 h
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将结合透射电镜在3.4节进行。

3.3　不同热处理条件下GH4151合金的冲击性能

由图 8不同热处理条件下GH4151合金试样在冲击

试验机上测得的室温冲击韧性可知，对于仅固溶态样品，

当固溶温度在1090~1110 ℃时，冲击韧性小于60 J·cm−2；

当固溶温度在1110~1150 ℃之间，随着固溶温度的升高，

冲击韧性缓慢增大，但都小于70 J·cm−2；但当固溶温度超

过1150 ℃后，随固溶温度的升高，冲击韧性迅速升高，仅

1170 ℃固溶后的冲击韧性超过80 J·cm−2，这种现象与平

均晶粒尺寸随固溶温度的变化规律（图 5）一致，即冲击

韧性值随平均晶粒尺寸的增大而增大。但是，当相同固

溶热处理后的试样经两阶段时效处理后，无论粗晶还是

细晶合金的冲击韧性都显著降低至较低水平，对应的由

仅固溶态的50~80 J·cm−2之间，显著下降至固溶+两阶段

时效态的 20~31 J·cm−2之间。结合 3.2节中的分析，经两

阶段时效处理后的冲击韧性的显著降低，与时效热处理

过程中晶界析出相的大量析出可能有一定关联性。

3.4　冲击性能与晶界特性及晶界析出相的关联性分析

图 9为GH4151合金典型热处理条件下的示波冲击

曲线，由图可知，仅固溶热处理和固溶+两阶段时效处理

的冲击韧性变化，可以用载荷-位移冲击曲线的变化完全

体现。根据断裂力学理论，发生冲击断裂的过程可定性

分为三个阶段，分别为裂纹形成阶段、裂纹稳定扩展阶段

和裂纹非稳定扩展阶段。但实际分析时，三个阶段与图

9中的示波冲击曲线对应不够确切。因此，结合传统的

弹塑性变形理论，可将冲击功分为三个部分[32–33]，由以下

公式表示：

Ak=Ee+Ep+Ec

其中，Ee 为弹性变形功，是冲击载荷-位移曲线的起始点

至屈服载荷（Py）的曲线与横轴位移包围的面积（图 9中

各图的E区）；Ep为塑性变形功，是冲击载荷-位移曲线的

Py至最大载荷（Pm）的曲线与横轴位移包围的面积（图 9

中各图的P区）；Ec为撕裂功，是冲击载荷-位移曲线Pm至

载荷终止的曲线与横轴位移包围的面积（图 9中各图的

C区）。需要说明的是，由于示波冲击曲线测试时的波动

图8  不同热处理条件下GH4151合金的冲击韧性变化

Fig.8  Impact toughness changes of GH4151 alloy under different 

heat treatment conditions
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图9  不同热处理条件下GH4151合金的示波冲击曲线

Fig.9  Oscilloscope impact curves of GH4151 alloy under different heat treatment conditions: (a) solid solution at 1130 ℃, (b) solid solution at 

1170 ℃, (c) solid solution at 1130 ℃ followed by two-stage aging, and (d) solid solution at 1170 ℃ followed by two-stage aging

•• 3209



第 55 卷 稀有金属材料与工程

性，文中Pm以曲线名义最大值代替。式中Ee+Ep与塑性

切变区域的产生和扩展相关，代表着裂纹形成的难易程

度；Ec与裂纹的扩展相关，代表阻碍裂纹扩展的能力。

对比图9a和9b可知，图9b冲击载荷-位移曲线的三

个区域（E区、P区和C区）的面积都大于图9a的三个区域

面积，即仅 1170 ℃固溶热处理后的Ee、Ep和Ec三个阶段

的冲击功均大于仅 1130 ℃固溶热处理。在试验条件的

仅固溶热处理态下，图9b中Ee+Ep的面积大于图9a，说明

固溶温度越高，平均晶粒尺寸越大，室温冲击测试时更难

形成裂纹；图 9b中Ec的面积大于图 9a，说明高固溶温度

下的粗晶合金在室温冲击测试下抵抗裂纹扩展的能力更

大，因此仅 1170 ℃固溶热处理的冲击韧性值显著提高，

与图8结果一致。

对比图9c和9d可知，固溶热处理后的样品都增加相

同的两阶段时效热处理，1130 ℃固溶+两阶段时效热处

理与 1170 ℃固溶+两阶段时效热处理的样品相比，图 9c

中Ec的面积基本为零，仅有Ee+Ep区域，说明 1130 ℃固

溶+两阶段时效热处理后GH4151合金基本无抵抗裂纹

扩展的能力，裂纹萌生后很快断裂；而1170 ℃固溶+两阶

段时效热处理的样品，虽然断裂韧性也显著降低，但由于

平均晶粒尺寸较大，冲击载荷下弹塑性变形的三阶段都

存在，且Ee+Ep区域和Ec的面积都比1130 ℃固溶+两阶段

时效热处理后的大，因此 1170 ℃固溶+两阶段时效热处

理的冲击韧性值更高，也符合图8中的结果。

分别对比图 9a、9b 和图 9c、9d，可得出，无论在

1130 ℃还是1170 ℃固溶条件下，一旦GH4151合金进行

两阶段时效热处理后，Ee、Ep和Ec三个阶段的面积都显著

下降，因此固溶+两阶段时效热处理样品的冲击韧性都

比仅固溶热处理显著降低，与图8规律一致。

图 10为典型热处理制度下的冲击断口形貌。如图

10a、10b为仅 1130 ℃固溶时的室温冲击断口形貌，其中

图 10b为图 10a的放大图，该热处理态下为均匀细晶组

织，断口以穿晶解理断口为主；如图10c、10d为仅1170 ℃

固溶时的室温冲击断口形貌，其中图10d为图10c的放大

图，该热处理态下为粗晶组织，断口特征为穿晶解理和局

部韧窝断口的结合。对于固溶+两阶段时效处理的冲击

断口，如图10e、10f为1130 ℃固溶+两阶段时效处理后的

室温冲击断口形貌，其中图 10f为图 10e的放大图，呈现

沿晶脆性断口及穿晶脆性断口为主的混合断口特征；如

图10g、10h为1170 ℃固溶+两阶段时效处理后的室温冲

击断口形貌，其中图10h为图10g的放大图，断口为典型

的沿晶脆性断口，由于 1170 ℃下晶粒较粗大，断口呈明

显的“冰糖”状。上述冲击断口的特征演化，与图 9中不

同热处理制度下的示波冲击曲线变化规律一致。

图 11和图 12分别为GH4151合金典型固溶热处理

和固溶+两阶段时效热处理后的EBSD分析。其中，图

11a、11c和图12a、12c为晶粒取向分布图。图11b、11d和

图 12b、12d 为大角度晶界、小角度晶界、重位点阵

（coincident site lattice, CSL）晶界在晶粒间的分布情况，

白线为2°~15°小角度晶界，红线、绿线、蓝线、橙线和黄色

线分别表示∑3、∑5、∑7、∑9和∑11等不同类型的CSL

晶界，从图中可看出CSL晶界基本上都是∑3晶界，其它

类型的CSL晶界占比很少，故未列入统计。表 2为不同

固溶态和固溶+两阶段时效态的GH4151合金晶界占比

统计。

研究表明[23–24]，CSL晶界对裂纹的扩展能够起到一

定的偏转作用，从而能通过阻碍裂纹的扩展提高材料的

塑韧性。由图11和表2可知，仅1170 ℃固溶处理后的∑
3 孪晶界占比较仅 1130 ℃固溶热处理后的高，这与仅

1170 ℃固溶处理后冲击韧性的数值较高是一致的，该情

aa cc ee gg

bb dd ff hh

11 mmmm 600600 μμmm

8080 μμmm 400400 μμmm

11 mmmm 11 mmmm

GrainGrain boundaryboundary crackcrack

CleavageCleavage planeplane

8080 μμmm 4040 μμmm

CleavageCleavage planeplane
DimpleDimple

CleavageCleavage planeplane

CleavageCleavage planeplane

CrackCrack

图10  不同热处理条件下GH4151合金的冲击断口形貌

Fig.10  Morphologies of impact fracture surface of GH4151 alloy under different heat treatment conditions: (a‒b) solid solution at 1130 ℃, (c‒d) solid 

solution at 1170 ℃, (e‒f) solid solution at 1130 ℃ followed by two-stage aging, and (g‒h) solid solution at 1170 ℃ followed by two-stage 

aging
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况也与仅1170 ℃固溶处理后晶粒尺寸增大，总晶界数量

减少相关。由图 12和表 2可知，对于不同固溶+两阶段

时效态的样品，固溶温度对其∑3孪晶界占比、冲击韧性

值的影响与仅固溶态基本一致。但通过表2相同固溶温

度下两阶段时效处理前后的冲击韧性值和∑3孪晶界占

比的变化，可发现经过两阶段时效处理后，1130 和

1170 ℃固溶下冲击韧性值分别下降了 66.8%和 61.4%，

而对应的∑3孪晶界占比仅下降了 6.79%和 22.97%，冲

击韧性值降低的幅度远大于∑3 孪晶界占比降低的幅

度。综上，对于GH4151合金而言，∑3孪晶界占比降低，

会影响冲击韧性[23–24]；但与前文中的晶粒尺寸和晶界析

出相对冲击韧性的影响相比，∑3孪晶界与冲击韧性的

关联性较小。

图13为1130 ℃固溶+两阶段时效热处理的GH4151

样品在晶界附近的透射电镜下EDS元素面分析结果，由

图可知，晶界上存在富含Mo、Nb、W元素的颗粒相和少

量富Cr元素的颗粒相。在此基础上，在TEM下对这些

晶界析出相开展进一步结构分析。

图 14为仅 1130 ℃固溶和固溶+两阶段时效热处理

后的 GH4151 合金晶界析出相形貌和对应的 SAED 花

样。其中，图14a为仅1130 ℃固溶热处理后的晶界附近

透射电镜照片，视场为三叉晶界，同时受放大倍数限制，

在该视场下晶界呈现未见析出相的纯 γ相，而晶内可见

颗粒状的 γ′析出相。实际上，如图6a所示，降低放大倍数

后，在 1130 ℃固溶态下，晶界仍可见一定比例的一次 γ ′

相。图14b为1130 ℃固溶+两阶段时效热处理后的晶界

析出相形貌，由图可知，经过两阶段时效热处理后，晶界

上析出了大颗粒的深色相（P位置）。经过对选定区域P

处的SAED标定，可确认深色颗粒相为 μ相，如图 14c所

示。μ相是一种在高合金化镍基合金的晶界析出的TCP

相，这种相一般硬而脆，当它大量沿晶界析出时易造成应

力集中，导致材料发生沿晶开裂。

如图15所示，对1130 ℃固溶+时效热处理后的样品

开展了进一步的电子衍射分析。图15a的P1位置为一次

表2  不同热处理的GH4151合金晶界占比统计

Table 2  Percentages of different types of grain boundaries of GH4151 alloy under different heat treatments

Heat treatment

1130 ℃/4 h/AC

1170 ℃/4 h/AC

1130 ℃/4 h/AC+two-stage aging

1170 ℃/4 h/AC+two-stage aging

2°‒15°

7.94%

6.95%

13.27%

5.50%

15°‒55°

59.20%

43.94%

56.10%

56.67%

∑3

32.86%

49.11%

30.63%

37.83%

Impact toughness/J·cm−2

65.9

80.9

21.9

31.2
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􀰑7                  Random boundary

图11  不同温度固溶下GH4151合金的EBSD分析

Fig.11  EBSD analysis of GH4151 alloy under solid solution at  

1130 ℃ (a ‒ b) and 1170 ℃ (c ‒ d): (a, c) grain orientation 

distributions; (b, d) ∑CSL grain boundary distributions
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图12  不同温度固溶+两阶段时效处理条件下 GH4151 合金的

EBSD分析

Fig.12  EBSD analysis of GH4151 alloy after solid solution at 

1130 ℃ (a ‒ b) and 1170 ℃ (c ‒ d) followed by two-stage 

aging: (a, c) grain orientation distributions; (b, d) ∑CSL grain 

boundary distributions
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γ′相，图 15b的P2点为M23C6碳化物的选区衍射斑点，结

合图14说明，经过固溶+两阶段时效热处理后GH4151合

金晶界连续析出的颗粒相除 μ相外，还有M23C6碳化物。

这与图 13中的透射电镜下的EDS分析的晶界析出相成

分分布相印证。

综上，对于室温冲击性能，细晶组织的晶界占比更

高，提供了更多的裂纹扩展通道，导致细晶材料的冲击韧

性较低；同时，两阶段时效处理时 μ相和M23C6碳化物会

SEISEI

11 μμmm

MoMo NbNb WW

CrCr AlAl TiTi NiNi

图13  1130 ℃固溶+两阶段时效热处理后GH4151合金的EDS元素面分布图

Fig.13  EDS mappings of grain boundary in the GH4151 alloy sample after solid solution at 1130 ℃ and two-stage aging
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500500 nmnm 200200 nmnm

(110)
(113)

(003)

(000)

[11̄0]μ

PP

图14  仅1130 ℃固溶和固溶+两阶段时效处理后GH4151合金的晶界析出相形貌和SAED花样

Fig.14  Morphologies (a ‒ b) and SAED pattern (c) of precipitates at grain boundary of GH4151 alloy under different heat treatment: (a) solid  

solution at 1130 ℃, (b) solid solution at 1130 ℃ and two-stage aging
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图15  1130 ℃固溶+两阶段时效处理后GH4151合金的晶界析出相形貌和SAED花样

Fig.15  Morphology (a) and SAED patterns (b‒c) of precipitates at grain boundary of GH4151 alloy after solid solution at 1130 ℃ and two-stage 

aging: (b) primary γ′; (c) M23C6
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沿晶界协同析出，对裂纹扩展有强烈的促进作用；以上两

种不利因素叠加，导致具有晶界析出相的细晶材料冲击

韧性更低。最终导致GH4151合金在1130 ℃亚固溶+两

阶段时效热处理后冲击韧性大幅下降。

3　结 论

1）随着固溶温度的升高，GH4151 合金一次 γ′相的 

含量逐渐降低，平均晶粒尺寸逐渐增大。相图计算和透

射电镜分析表明，该合金晶界上不仅会析出M23C6碳化

物，还会析出较多的μ相。

2）对于仅固溶热处理的GH4151合金，其示波冲击

曲线表明，在冲击载荷下，仅固溶热处理合金的弹性变形

功 Ee和塑性变形功 Ep都较高，抵抗裂纹萌生的能力较

强；同时，仅固溶热处理合金的撕裂功Ec也比较高，抗裂

纹扩展能力较好；因此，仅固溶热处理后的冲击断口为穿

晶、韧性断裂，冲击韧性较高，达 50~80 J·cm–2。但经固

溶+两阶段时效处理后，GH4151合金的弹性变形功Ee和

塑性变形功 Ep 均降低，甚至较低温度固溶（例如

1130 ℃）+两阶段时效处理后，撕裂功Ec接近零；因此，两

阶段时效处理后的冲击断口为沿晶、脆性断裂，冲击韧性

大幅降低，仅有20~31 J·cm–2。

3）显微组织分析表明，不同热处理制度下，GH4151

合金的冲击韧性随平均晶粒尺寸的增大而增大，但与晶

界特征的关联性较小。两阶段时效热处理后冲击韧性大

幅降低的主要原因是晶粒细化和时效过程中晶界μ相及

M23C6相的协同析出。
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Effect of Microstructure Characteristics on Impact Toughness of GH4151 Alloy

Tang Chao1,2,3, Liu Jie2, Luo Junpeng4, Zhang Maicang5, Xie Xingfei2,3, Qu Jinglong2,3, Zhang Ji1,3

(1.  Central Iron and Steel Research Institute Co., Ltd, Beijing 100081, China)
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(3.  Beijing CISRI-Gaona Material & Technology Co., Ltd, Beijing 100081, China)
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Abstract: The GH4151 alloy samples after different heat treatments were tested using instrumented impact testing, and the effects of 

microstructural characteristics and grain boundary features on the impact toughness of GH4151 alloy were analyzed through metallographic 

microscope, scanning electron microscope, transmission electron microscope, and phase diagram calculations. The results show that the 

percentage of primary γ′ phase decreases with the increase in solid solution temperature, while the average grain size gradually increases and the 

impact toughness of the solution-treated alloy also gradually increases. The results of phase diagram calculation by JMatPro depict that there is a 

certain amount of μ phase (a type of TCP phase) at grain boundaries and M23C6. Analyses of the instrumented impact curves and fracture surfaces 

reveal that for the alloy subjected to solution treatment only, the elastic deformation work (Ee), plastic deformation work (Ep), and tearing work 

(Ec) are all relatively large, indicating a good resistance to crack initiation and propagation and a high impact toughness. After solution treatment 

followed by two-stage aging, both the Ee and Ep become significantly smaller, and the Ec even approaches zero, resulting in a substantial decrease 

in impact toughness. Compared with the sample subjected to solution treatment only, the significant reduction in impact toughness of sample after 

two-stage aging is primarily attributed to grain refinement and the synergistic precipitation of grain boundary μ phase and M23C6 carbides during 

aging, while showing relatively little correlation with the grain boundary characteristics of the matrix.
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