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摘　要：700 ℃先进超超临界燃煤锅炉是未来火电技术的核心研究方式。Inconel 740H 是 700 ℃等级机组的重要

候选材料。本研究采用热丝 TIG 焊工艺，对固溶态 Inconel 740H 进行焊接，焊后进行时效强化热处理（800 ℃/4 h/

AC），热处理后将焊接接头在 700 ℃进行 1 000 h~10 000 h 等温长时时效试验，分析了时效后的微观组织稳定性和

力学性能的变化趋势。结果表明：时效过程中焊接接头的母材和焊缝 DCR 区的 γʹ相一直为球形，且粗化速率符合

LSW 熟化理论，焊缝 IDR 区在 5 000~8 000 h 之间的 γ′相开始由球形逐渐转化为立方体。焊接接头时效至 10 000 h

未发现有害相析出，具有较高的组织稳定性。长时时效 10 000 h 后，冲击韧性由时效强化热处理后的 63.4 J/cm2下

降到 27 J/cm2，冲击韧性的变化与晶界碳化物 M23C6 的形态和尺寸变化存在紧密关系。室温和 700 ℃高温拉伸的

屈服和抗拉强度从 ASHT 后到长时时效 3 000 h 后强度逐渐增加，然后随着时效时间的延长强度逐渐降低，与

CRSS 和 γ′直径对应关系的变化趋势相一致。
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Abstract: The 700 ℃ advanced ultra-supercritical coal-fired boiler represents the core research approach for future thermal 

power technology, Inconel740H is an important candidate material for 700 ℃ grade units. This study used the hot-wire TIG 

welding process to weld solid solution Inconel740H, followed by aging strengthening heat treatment (800 ℃/4 h/AC). After 

heat treatment, the welded joints was subjected to isothermal aging tests at 700 ℃ for 1 000-10 000 h. The study analyzes 

the trend of microstructural stability and mechanical properties after aging. The results indicate that during the aging pro‐

cess, the γʹ phase in the base metal and weld DCR zone of the welded joint remains spherical, and the coarsening rate con‐

forms to the LSW ripening theory. Between 5 000-8 000 h, the γ′ phase in the IDR zone of the weld seam gradually trans‐

forms from spherical to cubic. No harmful phase precipitation was found in the welded joint after 10 000 hours of aging, in‐

dicating high structural stability. After long-term aging for 10 000 h, the impact toughness decreases from 63.4 J/cm2 to 27 J/

cm2. The change of impact toughness is closely related to the morphology and size changes of grain boundary carbides 

M23C6. The yield and tensile strengths at room temperature and 700 ℃ gradually increase from ASHT to 3 000 h of long-

term aging, and then gradually decrease with extended aging time, the trend of change is consistent with the correspondence 

between CRSS and γ′ diameter.
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0 引言

700 ℃先进超超临界燃煤锅炉（Advanced Ultra-

Supercritical，A-USC）可通过提高蒸汽温度和压力

来提高发电热效率，进而降低燃煤成本，减少 CO2排

放［1］。在此蒸汽压力和温度（700~760 ℃，约35 MPa）

运行条件下，需要材料满足相应的蠕变强度、耐腐

蚀性能和良好的组织稳定性等，因此高温镍基合金

代替传统的耐热合金和奥氏体不锈钢成为其候选

材料［2］。Inconel 740H 是 SMC 公司（美国特殊金属）

在 Inconel 740 合金的基础上，通过提高 Al 含量，降

低 Nb、Ti、Si 以及 B 等含量，进行了成分优化消除 G

相和 η相，改善组织稳定性和厚壁材料可焊性而获

得的 Ni-Cr-Co 基时效强化高温合金［3］。由于其具

有 优 良 的 抗 高 温 氧 化 性 、力 学 性 能 和 组 织 稳 定

性［4-6］，Inconel 740H 成为 A-USC 锅炉受热面、高温

管道、厚壁集箱的候选合金，并且已经在多个电厂

进行验证试验。

在锅炉部件中，受压元件之间、以及非受压与

受压元件均通过焊接方法进行连接。焊接结构的

力学性能和组织稳定性对于锅炉长期运行至关重

要，目前针对 Inconel 740H 的焊接研究，主要包括焊

接性试验、焊接工艺性能、蠕变断裂性能等研究［7-9］。

A-USC 锅炉关键部件的设计寿命通常长达 20~30

年，焊接接头在长期高温服役过程中会发生微观组

织演变，进而导致力学性能变化。目前，关于 Inco‐

nel 740H 焊接接头随时效时间的强度和室温韧性的

演变，以及力学性能与微观组织之间的关系的研究

尚未报道，这一研究空白制约了 Inconel 740H 合金

在 A-USC 锅 炉 关 键 部 件 中 的 工 程 应 用 可 靠 性

评估。

基于此，本文以 Inconel 740H 合金焊接接头为

研究对象，首先对其进行时效强化热处理（800 ℃/4 h/

AC），随后在 700 ℃进行 1 000~10 000 h 无应力等温

时效。通过室温和 700 ℃高温拉伸试验、室温夏比

冲击韧性试验表征不同时效阶段焊接接头的力学

性能；采用 SEM 和 TEM 对 γ′析出相、M23C6 碳化物

的尺寸和形态变化规律进行研究，进一步阐述力学

性能与微观结构之间的关系。

1 试验材料和方法

1.1 试验材料

基材为 Inconel 740H 合金管，规格为 ⌀44.5 mm

×10 mm（壁厚），供货状态为固溶态。焊接材料 为

与母材成分匹配的 Inconel Filler 740H 焊丝，直径

1.0 mm。基材和焊材的化学成分如表 1 所示。

1.2 焊接工艺

Inconel740H 合金以固溶态进行焊接，采用双 V

型对接坡口，坡口角度为 37.5°+37.5°。焊接方法为

热丝 TIG 焊，直流正接，焊接参数如表 2 所示。焊接

时焊枪在 12 点钟方向，管子进行转动，焊接位置为

1G 平焊位置。采用多层多道焊，每层 1 道，共 7 层，

连续焊接过程中采用水冷方式控制层间温度为 15~

150 ℃。焊接时采用纯氩气保护，其中焊枪侧流量

为 22~26 L/min，而管内流量为 8~12 L /min。焊后

100% 射线+100% 渗透检测合格。检测合格后进行

时效强化热处理（简称：ASHT），热处理升温速度为

180 ℃/h，800 ℃保温 4 h，然后空冷。

1.3 试验方法

对 ASHT 后的焊接接头试样在 WGS-1050 型高

表1　Inconel 740H合金和 Inconel Filler 740H焊丝的化学

成分（质量分数，%）

Table 1　Chemical compositions of Inconel740H alloy and Inconel 

Filler 740H（wt. %）

材料

母材

焊丝

C

0.04

0.02

Mn

0.3

0.13

Si

0.1

0.24

Cr

24.6

23.67

Co

20.2

18.15

Mo

0.5

0.3

Ni

余量

余量

材料

母材

焊丝

Ti

1.4

1.35

Al

1.5

1.14

Fe

0.2

0.3

Cu

0.02

0.01

Nb

1.38

1.38

B

0.002

0.003
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温厢式电阻炉中进行长时时效试验，试验温度为

700 ℃，试验时间为 1 000 h、3 000 h、5 000 h、8 000 h

和 10 000 h。长时时效后，通过机械加工微观组织

分析和力学性能检测试样。金相试样经研磨、抛光

后，采用 10% 草酸（C2H2O4·2H2O）水溶液进行电解

腐 蚀 。 通 过 AXIOVERT 200MAT 型 光 学 显 微 镜

（OM）、Hitachi SU5000 型 扫 描 电 镜（SEM）进 行

ASHT 后和长时时效后的微观组织特征分析。

室温和 700 ℃高温拉伸试验参照 GB/T 228.1—

2021《金属材料 拉伸试验 第 1 部分：室温试验方法》

和 GB/T 228.2—2015《金属材料 拉伸试验 第 2 部

分：高温试验方法》标准，采用 DW100 型电子拉伸试

验机进行，试样垂直于焊接方向，为 ⌀5 mm 圆棒状

试样，实验值为两组试验的平均值。室温冲击性能

试验参照 GB/T 229—2020《金属材料夏比摆锤冲击

试验方法》标准，采用 NI-500 型冲击试验机进行，取

V 形缺口试样，试样尺寸为 55 mm×10 mm×7.5 mm

（长×宽×高），试样纵轴线垂直于焊接方向，试样缺

口位于焊缝中心，实验值为三组试验的平均值。

2 结果与讨论

2.1 热力学模拟

采用 JMatPro 热力学软件研究 Inconel 740H 填

充金属的热力学平衡相图。因母材和焊缝金属成

分相匹配，计算过程中不考虑母材的稀释作用，采

用表 1 中焊丝的实际化学成分来计算焊缝金属平衡

相。图 1 和 2 显示了焊缝金属中各相的质量分数与

温 度 的 变 化 关 系 ，焊 缝 金 属 的 凝 固 温 度 区 间 为

77.4 ℃，热力学平衡状态下，Inconel 740H 焊缝的析

出相主要有γ相、γʹ相、MC 相、M23C6相，此外还有少

量的 σ 和 η 相，极少量 MB2（最大含量 0.009%）。各

相的析出行为及特征为：MC 相的稳定析出温度范

围为 1 287~760 ℃，是焊缝金属在较高区间率先析

出的碳化物相。M23C6相的开始析出温度为 970 ℃，

其析出温度低于 MC 相，主要在中高温冷却阶段形

成。γʹ相的开始析出温度为 970 ℃，其为 Inconel 

740H 焊缝金属的主要强化相，在 700 ℃时析出量约

为 17%。η 相的析出温度区间较窄，仅 979~948 ℃，

且最大析出量仅为 0.73%（wt.%）；η 相的化学成分为

（Ni、Co）3Ti，具有密排六方结构，η 相的形成是以消

耗强化相γ′相为代价的［10］。σ 相（体心四方结构）在

618 ℃开始析出，σ 相是一种有害相［11］，会导致合金

的耐腐蚀性、持久寿命和冲击韧性显著降低。

2.2 时效强化及长时时效后组织形貌

图 2 为 Inconel 740H 母材经时效强化热处理

（ASHT）后的微观组织与 EDS 分析结果。其中，图

2a 光学显微照片显示，母材由等轴奥氏体基体、少

量晶界及晶内碳化物组成，组织中存在一定数量的

（a）总体图

（b）局部图

图1　Inconel740H焊缝金属的热力学平衡相图

Fig. 1　Themodynamic phase diagram of Inconel740H weld metal

表2　热丝TIG焊焊接参数

Table 2　Hot-TIG welding parameters

焊层

1

2~7

脉冲电流/A

185

180~190

脉冲时间/s

0.2

0.4

基值电流/A

140

130~140

基值时间/s

0.3

0.4

电压/V

9.2

9.0~11.0

送丝速度/（mm·min-1）

600

1 300~1 800

热丝电流/A

45

40~60

转动速度/（mm·min-1）

90

100~150
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孪晶，平均晶粒尺寸为 125 μm，对应晶粒度 3.5 级；

结合图 2b、2c、2d，并参照文献［12］可知，晶内块状

析出相为富含 Ti、Nb 的 MC 型碳化物，晶界析出物

为富含 Cr 的 M₂₃C₆型碳化物。

图 3 为 ASHT 后 Inconel 740H 焊接接头热影响

区（HAZ）的微观组织形貌。可见热影响区的晶粒

尺寸与母材无明显差异，MC 型、M23C6 型碳化物的

形态未发生变化，且无 σ 相或 η 相析出。母材和焊

缝金属区之间无明显熔合边界，焊缝金属的树枝晶

都是从母材的各晶粒点垂直于熔合线开始生长，形

成了外延生长模式。

图 4a~4c 为焊缝金属的光学和 SEM 显微照片，

焊缝微观组织为典型的胞状树枝晶形态，由熔合线

向焊缝中心生长，层间树枝晶垂直于前一层边界延

伸。奥氏体晶粒由胞状枝晶束组成，晶界和晶内弥

散分布细小点状的析出相，可发挥弥散强化作用。

通过图 4d~4h 的 EDS 面扫描可知，枝晶间（IDR）存

在两种析出相：不规则形状相为富含 Nb 的碳化物，

圆形析出相为富含 Ti 的碳化物。图 5 的 EDS 线扫

描结果可知，焊缝的 IDR 区存在 C、Ti、Nb 元素偏

析，而 Co 元素在 IDR 区贫化。由于焊接过程中焊缝

金属凝固为非平衡快速凝固过程，在焊缝中未检测

到 η 和 σ 相，此结果与 2.1 节热力学模拟结果存在差

异，推测这二者可能在长期服役后才逐渐析出。

图 6 为 Inconel 740H 焊缝金属中 γ′相在 ASHT

后和 700 ℃不同时效时间下的 SEM 照片。ASHT

后，枝晶间（IDR）和枝晶中心（DCR）均匀弥散分布

着球状γʹ相，该相为有序排列的面心立方晶体结构，

平均晶粒尺寸为 19 nm。在长时时效后，IDR 和

DCR 部位的 γ′相均发生粗化，DCR 部位的 γ′相在

始终保持球形形态，时效 1 000 h、3 000 h、5 000 h 后

平均直径分别为 28 nm、46 nm、58 nm，时效 8 000 h

和 10 000 h 后增至 69 nm 和 76 nm。IDR 区 γ′相在

时效 5 000~8 000 区间由球形逐渐转化为立方体，时

（a）光学显微照片

（b）SEM 显微照片

（c）MC 型碳化物的 EDS 谱图

（d）M23C6型碳化物的 EDS 谱图

图2　Inconel 740H母材的微观照片和EDS谱图

Fig. 2　Optical images and EDS spectrum of Inconel740H base metal

图3　Inconel 740H焊接接头热影响区

Fig. 3　The HAZ of Inconel  740H welded jonit
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（a）主要合金元素线分布 （b）C 元素线分布

图5　焊缝中 IDR区析出相元素线扫描分析

Fig. 5　Line scanning analysis of the precipitated phase elements in the IDR zone of the weld seam

图6　焊缝金属中γ′相在700℃长时时效后的SEM照片

Fig. 6　SEM images of γ′ phase at weld metal during thermal exposure at 700℃

图4　Inconel740H焊缝的微观照片和EDS谱图

Fig. 4　Micrographs and EDS spectrum of Inconel740H Weld metal
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效 8 000 h 和 10 000 h 时 γ′相立方体的平均边长为

59 nm 和 67 nm。

镍基高温合金中 γ′相形状的变化是由 γ/γ′界

面能和γ/γ′之间晶格错配度引起的弹性应变能决定

的［13］。当 γ/γ′晶格错配度较小时，界面能占主导，

γ′相倾向于保持球形；当错配度较大时，弹性应变

能占主导，为了降低应变能，γ′相会倾向于形成立

方体，因为立方体允许γ′相沿着特定的低指数晶面

（如｛100｝面）与 γ基体接触，在这些方向上，弹性应

变能可以更有效地通过位错的形成或调整来部分

释放，从而使系统的总能量（界面能+应变能）最低。

焊缝凝固过程中，会发生强烈的微观偏析，枝晶中

心为最先凝固的部分，溶质元素含量相对较低；枝

晶间为最后凝固部分，富集了γ′形成元素（Al、Ti）以

及共晶或偏析倾向强的元素（如 Nb、Mo、W、Cr 等），

导致枝晶间区域的γ/γ′晶格错配度远高于成分相对

均匀且 γ′形成元素浓度适中或较低的枝晶中心和

母材。枝晶间区域在短时效时间（1 000~5 000 h），

γ′相处于析出和早期粗化阶段，原子扩散的时间和

距离有限，即使错配度较高，γ′相来不及调整形态

来显著降低应变能，而倾向于形成能量最低的初始

形态-球形（最小化初始界面能），但长时效时间

（8 000~10 000 h）为原子扩散提供了充分的扩散时

间和距离。γ′相有足够的时间进行 Ostwald 熟化

（小颗粒溶解，大颗粒长大）和形态调整，弹性应变

能成为主导因素，为了最小化系统总能量，γ′相会

逐渐从球状演化为立方体状。在错配度较低的枝晶

中心和母材区域，即使经过长时间时效，弹性应变

能本身较小，界面能仍然是主要控制因素。立方体化

带来的应变能降低有限，不足以抵消因增大表面积

而增加的界面能。因此，球状形态在整个时效过程

中（1 000~10 000 h）保持稳定，是能量最低的形态。

如 图 7 所 示 ，与 ASHT 后 状 态 相 比 ，Inconel 

740H 焊接接头长时时效至 10 000 h 时，焊缝和热影

响区在晶内和晶界未析出针状或棒状析出物等有

害相，焊缝晶界的 M23C6碳化物有一定的粗化，晶内

碳化物的形态和尺寸未发生明显变化，焊缝中金相

组织具有良好的稳定性。

2.3 机械性能随时效时间变化

图 8 为 Inconel 740H 焊接接头的室温和 700 ℃

高温拉伸性能随时效时间的变化曲线。结果表明，

室温抗拉/屈服强度、700 ℃高温抗拉/屈服强度从

ASHT 后逐渐升高，在长时时效 3 000 h 后达到峰值，

四项强度分别从 ASHT 后的 1 130 MPa、857 MPa、

890 MPa 和 748 MPa 升高到 1 354 MPa、1 168 MPa、

1 036 MPa 和 835 MPa；随后随时效时间延长，强度

逐渐降低，但在时效时间 5 000 h 后降幅趋缓并趋于

稳定。长时时效 10 000 h 时，焊接接头的室温抗拉/

（a）热影响区

（b）焊缝

图7　焊缝金属在长时时效10 000 h后的SEM照片

Fig. 7　SEM images of Inconel740H Weld metal after thermal 

exposure 10 000 h

图8　Inconel740H焊接接头长时时效后的拉伸强度

Fig. 8　The tensile strength after long-time aging of Inconel 740H Weld 

joint

153



2025 年

屈服强度为 1 236 MPa 和 998 MPa，较 ASHT 后分别

提升 9.4% 和 16.5%；700 ℃高温抗拉/屈服强度为

989 MPa 和 748 MPa，较 ASHT 后的 11.1% 和保持持

平。700 ℃长时时效 10 000 h 内，焊接接头的室温

抗拉/屈服、700 ℃高温抗拉/屈服强度均≥ASHT 后

的强度，且 ASHT 后和长时时效后焊接接头的室温

和高温拉伸试样均在焊缝失效。

图 9 为焊接接头（缺口在焊缝中心）的室温夏比

冲击韧性值随时效时间的变化趋势，由图可知，

700 ℃长时时效 1 000 h 后冲击韧性下降较为明显，

由 ASHT 后的 63.4 J/cm2 下降到 38.3 J/cm2，然后随

时效时间的延长，冲击韧性趋于稳定，时效 5 000~

10 000 h 后，冲击韧性为 28~27 J/cm2。700 ℃时效

过程中焊接接头的焊缝室温冲击试样的断口形貌

如图 10 所示，ASHT 后试样以穿晶和沿晶混合断裂

的方式开裂，而经过不同时效后，断口均呈现沿晶

脆性断裂形貌。

2.4 机械性能与微观组织关系的讨论

2.4.1 拉伸性能与微观组织的关系

通过对母材和焊缝中球形γ′相尺寸进行统计，

平均直径与时效时间的关系如图 11a 所示，从图中

可以看出，γ′相的平均直径随时效时间的延长而增

加，但粗化速率随时效时间延长逐渐减缓。通过图

11b 分析，d 3-d3
0 与时效时间 t 呈现线性关系，即γ′相

的生长规律符合 Lifshitz-slozov-Wagner（LSW）熟

化理论［14］，γ′相粗化行为可用式（1）、（2）描述［15-16］。

d 3 - d 3
0 = kt （1）

k =
ACeVmΓ

RT
D0exp(-

Q
RT

) （2）

式中　d0和 d 分别为时效初期和 t 时γ′的平均直径；

k 为粗化系数；A 是一个常数，依赖于在基体中沉淀

图9　Inconel740H 焊缝长时时效后的冲击韧性

Fig. 9　The impact toughness after long-time aging of Inconel 740H 

Weld metal

　　　　　　　　（a）0 h　　　　　　　　　　　　　　（b）1 000 h　　　　　　　　　　　　　（c）3 000 h

　　　　　　　（d）5 000 h　　　　　　　　　　　　　（e）8 000 h　　　　　　　　　　　　　（f）10 000 h

图10　700 ℃时效后室温冲击试样断口形貌

Fig. 10　Fracture morphology of impact test sample at room temperature after aging at 700 ℃
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分布，Ce 为基体中溶质的原子分数，Vm为γ′相的摩

尔体积，Γ为 γ′相/基体的界面能，R 为气体常数；T

为绝对温度；D0 exp（-Q/RT）为溶质在基体中的扩

散系数；Q 为 γ′相粗化的活化能，D0 为频率因子。

计算可以得出，γ′在母材和焊缝的粗化系数分别为

46.0 nm3/h 和 45.0 nm3/h，母材的 γ′粗化速度略高于

焊缝。γ′相的粗化主要受γ′相形成元素 Al 和 Ti 在

γ基体中的容量扩散过程。

热暴露过程中焊缝强度主要受晶界强度和晶

内强度影响。晶界强度主要与 M23C6在晶界的析出

有关，本研究中 M23C6 在晶界的粗化不明显。晶内

强度主要受 γ′相的尺寸变化、MC 碳化物的分布和

形状变化影响，本文中 MC 碳化物的分布和形状几

乎不变，而γ′相随时效时间的延长颗粒尺寸逐渐增

大，同时碳化物的含量与γ′相比较要低得多。以上

分析说明碳化物对焊缝强度影响不大，长时时效过

程中焊缝强度的变化可以由 γ′相尺寸的变化进行

合理化解释［17］。

γ′相引起的沉淀强化源于 γ′相与位错的相互

作用，包括位错剪切和位错弯曲［18］。当γ′相之间的

间距较小时，强化机制主要为位错剪切［19-20］。根据

γ′相尺寸和APB（反相边界能，即成对位错的平衡间

距）的关系，剪切机制又包括弱对耦合位错（WCD）

模型和强对耦合位错（SCD）两种模型，γ′相为有序

的 fcc 晶体结构。当这些有序沉淀被剪切时，位错

必须成对移动，以使有序不被破坏，对于尺寸较小

的γ′相，位错对中的两个位错不存在于单独的γ′相

中，这被称为 WCD 模型［18］，而对于尺寸较大的 γ′

相，后面的位错可在前一个位错退出之前进入 γ′

相，这被称为 SCD 模型［18］。在这两个模型中，强度

增加是由于 γ′相内部反相边界（APB）的形成［18，21］，

随 γ′相的增大，强化机制由弱对耦合向强对耦合

转变。

弱对耦合位错（WCD）模型和强对耦合位错

（SCD）两种模型中临界分剪切应力（CRSS）由将两

个耦合的边缘位错通过 γ′相所需要的力决定 。

WCD 模型中移动两个弱耦合位错的 CRSS 由式（3）

给 出［22-23］，SCD 模 型 中 移 动 两 个 强 耦 合 位 错 的

CRSS 由式（4）给出［22-23］。

Dτw = 1
2 ( γAPB

b ) 3 2( 2df
Gb ) 1 2

A - 1
2 ( γAPB

b ) f （3）

Dτs = ( 3
2 ) Gbω

2d
f 1/2(1.28

2dγAPB
Gbω - 1) 1/2

（4）

当 γ′之间的位错以弯曲的形式绕过位错所需

要的应力小于位错剪切γ′所需要的应力时，Orowan

弯曲发生，位错弯曲一般发生 γʹ相颗粒尺寸较大且

γ′相间距相对大时，位错弯曲引起的应力Δτ0 由式

（5）确定［18］：

Dτ0 = Gb
L

（5）

L 是γ′粒子之间的间距，由式（6）确定［18］：

L = d ( 8
3πf - 1) （6）

为计算位错与γ′相之间的相互作用力，式（3）~

（6）中各参数的物理意义及赋值如下：Δτw代表 WCD

模式中的 CRSS；Δτs 代表 SCD 模型中的 CRSS；γAPB

是 γ′相在｛111｝平面的 APB 能量，根据实验测定，

γAPB=0.28 J/m2［24］；b 为位错在 γ基体中的 Burgers 矢

量，镍基高温合金取典型值 b=0.254 nm［24］；d 为γ′相

（a）晶粒直径与时效时间的关系

（b）d3-d3
0 与时效时间的关系

图11　焊缝金属中γ′相直径随时效时间的演变

Fig. 11　Evolution of γ′ diameter at weld metal with the aging time
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的直径；f 为 γ′相的体积分数，根据 JMatPro 模拟，

700℃时 f 为 17%；G 为弹性剪切模量，Inconel740H

的 G 为 81.85 GPa（室温）和 65.9 GPa（750 ℃）［25］；A

为与 γ′相形态有关的数值因子，对于球形 γ′相，取

A=0.72［24］；ω是一个材料常数，用于表征强耦合位错

间弹性斥力对 CRSS 的附加贡献，由位错应力场的

相互作用强度决定，为简化计算，ω取 1［26］。

图 12 是三种位错机制 γ′相直径与理论 CRSS

之间的关系图。对于弱对耦合位错模型，CRSS 随

γ′相直径增加而增加，强对耦合位错和 Orowan 弯

曲模型中 CRSS 随γ′相直径增加而逐渐降低。因为

位错沿最小阻力移动，对于给定的 d 值，CRSS 为三

种机制中的较小值。室温和 700 ℃下 γ′相与位错

作 用 从 WCD 转 变 到 SCD 的 临 界 直 径 分 别 为 d=

36 nm 和 29 nm，从 SCD 转变到 Orowan 弯曲的临界

直径分别为 d=152 nm 和 123nm。

如前文所述，Inconel740H 焊接接头在 700 ℃时

效1 000 h和3000 h，γ′平均直径分别为28 nm、46 nm，

室温和 700 ℃高温拉伸时 WCD 转变到 SCD 的临界

直径对应到时效 1 000 h 和 3 000 h 之间。γ′直径小

于临界直径时，CRSS 随着γ′直径的增大而增大，γ′

直径大于临界直径时，此时随着γ′直径增大，CRSS

随着 γ′直径的增大而降低。室温和 700 ℃高温拉

伸的屈服和抗拉强度从ASHT后到长时时效3 000 h

后强度逐渐增加，然后随着时效时间的延长强度逐

渐降低，与 CRSS 和 γ′直径对应关系的变化趋势向

一致。同时时效时间 5 000~10 000 h 时，γ′直径从

58 nm 变化到 76 nm，直径变化幅度较小，对应图 11

中的下降幅度小且下降趋势平缓，与 5 000~10 000 h

之间室温和 700 ℃高温拉伸下降幅度小且趋于稳定

相一致。

2.4.2 冲击性能与微观组织的关系

根据相关论文研究，镍基合金在长时时效过程

中冲击性能变化与晶界碳化物的形态和尺寸变化

存在紧密关系［27］。焊缝中晶界碳化物 M23C6随时效

时间的延长其形态变化如图 13 所示，可以看出

M23C6 在晶界上的分布状态在 ASHT 后为沿晶界弥

散分布，在时效初期（1 000~3 000 h）M23C6碳化物逐

渐长大并呈断续链状分布，随着时效时间的延长

（5 000~80 000 h），M23C6进一步粗化，链状之间的间

隔逐渐连接，在时效 10 000 h 时，晶界碳化物成为连

续状。冲击韧性、M23C6平均宽度与时效时间的变化

关系如图 14 所示，可以看出，随时效时间的延长晶

界宽度增长速率出现先快后慢的趋势，而冲击韧性

的变化也存在先快速下降然后趋于稳定的变化趋

势。产生此趋势的原因为：在时效初期（1000 h），

M23C6碳化物的 Cr 等原子依靠从晶界附近基体的扩

散而迅速沿晶界析出，粗化较为明显，由于晶界的

协调变形能力不如周围基体，容易产生应力集中，

在冲击载荷的作用下容易沿晶开裂，导致冲击韧性

与 ASHT 相比快速降低。但随着时效时间的延长

（3 000~10 000 h），当 M23C6与基体之间的 Cr 含量平

衡时，M23C6粗化得到缓解，冲击韧性也趋于稳定。

3 结论

（1）采用热丝 TIG 焊对固溶态 Inconel 740H 合

金进行焊接，并经时效强化热处理（ASHT，800 ℃/

（a）室温

（b）700℃

图12　Inconel740H 焊缝理论临界分剪切应力与γ´直径的

关系

Fig. 12　Theoretical critical resolved shear stress versus γ´ diameter re‐

lationships in Inconel740H Weld metal
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4 h/AC）及 700 ℃下 1 000~10 000 h 等温长时时效

后，焊接接头母材、热影响区及焊缝金属中均未发

现 σ 相、η 相、G 相等有害相析出；仅焊缝晶界 M₂₃C₆

碳化物出现轻微粗化，晶内 MC 碳化物形态与尺寸

保持稳定。焊接接头具有较高的组织稳定性。

（2）长时时效过程中，焊接接头的母材和焊缝

枝晶中心（DCR）区的 γʹ相始终保持球形，且粗化速

率符合 LSW 熟化理论。焊缝枝晶间（IDR）区 γ′相

在时效 5 000~8 000 h 之间发生形态转变，由球形逐

渐转化为立方体，该转变是 IDR 区高成分偏析（富

集 Al、Ti、Nb 等元素）导致的高 γ/γ′晶格错配度，与

长时时效（≥8 000 h）提供的充分原子扩散条件共同

作用的结果，最终使系统总能量（界面能+弹性应变

能）降至最低。

（3）焊接接头的室温抗拉/屈服强度、700 ℃高温

抗拉/屈服强度从 ASHT 后逐渐升高，在时效 3 000 h

后达到峰值，四项强度分别从ASHT后的1 130 MPa、

857 MPa、890 MPa 和 748 MPa 升高到 1 354 MPa、

1 168 MPa、1 036 MPa 和 835 MPa，随后强度随时效

时间延长缓慢下降，时效 5 000 h 后降幅趋缓并趋于

稳定。在时效 10 000 h 时，室温抗拉/屈服强度为

1 236 MPa/998 MPa，700 ℃高温抗拉/屈服强度为

989 MPa/748 MPa，分 别 为 ASHT 后 的 109.4%、

116.5%、111.1% 和 100%，且所有拉伸试样均在焊缝

区域失效。

（4）室温和 700 ℃高温拉伸的屈服和抗拉强度

从 ASHT 后到长时时效 3 000 h 后强度逐渐增加，然

后随着时效时间的延长强度逐渐降低，产生此趋势

的原因与 CRSS 和γ´直径对应关系由弱耦合位错剪

切向强耦合位错剪切再向 Orowan 弯曲转变有关。

（5）长时时效 10 000 h 后，冲击韧性（试样尺寸

为 55 mm×10 mm×7.5 mm）由 ASHT 后的 63.4 J/cm2

下降到 27 J/cm2，冲击韧性的变化与晶界碳化物

M23C6的形态和尺寸变化存在紧密关系。冲击断口

图14　冲击韧性与晶界碳化物宽度的变化趋势

Fig. 14　Trends of impact toughness and carbide width at grain 

boundary

　　　　　　　（a）0 h　　　　　　　　　　　　　  （b）1 000 h　　　　　　　　　　　　　（c）3 000 h

　　　　　　（d）5 000 h　　　　　　　　　　　　　（e）8 000 h　　　　　　　　　　　　  （f）10 000 h

图13　长时时效后焊缝中晶界碳化物形貌

Fig. 13　Morphology of grain boundary carbides in welds after long-term aging
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ASHT 后的穿晶和沿晶混合断裂方式，而在时效不

同时间后，断口呈现沿晶脆性断裂。
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