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摘 要 

 近年来，多种氧化物弥散强化（ODS）铁基高温合金表现出优

良的高温力学性能尤其是高温蠕变性能，并且可以比传统铁基高温

合金应用于更高的温度。 
本研究采用粉末冶金方法制备铁基高温合金 Fe13CrWTiY。讨

论了粉末不同温度与不同氧化时间的氧化行为中，氧含量的变化以

及含氧相的变化情况。分析了氧在合金粉末中的可能的存在形式。

采用扫描电镜和金相显微镜观察预合金粉末的形貌并结合粉末与挤

压块体的断面能谱，分析了不同氧化条件下氧及其它合金元素的分

布情况。在 3：1，6：1 和 9：1 三种不同挤压比情况下对合金粉末

进行了热挤压。通过金相显微镜、扫描电镜和透射电镜观察了材料

经挤压后的微观组织。通过透射电镜对挤压后的颗粒界面，晶界与

孔隙进行了观察。结合透射电镜中新生的三叉晶界以及挤压组织对

于挤压过程中合金的再结晶行为进行了探讨。对致密化的合金块体

进行了热处理，研究其在 700－1250℃范围内不同温度下真空退火两

小时空冷后，合金显微硬度的变化。并结合物相分析及显微组织分

析，研究了合金在不同温度退火时组织和相的变化情况。得到的结

论如下： 
(1)在 500℃左右氧化时，粉末含氧量与氧化时间大体呈线性关

系。氧化物的形态受氧化时间影响明显。当氧化时间超过 8 小时，

合金中的氧主要以 Fe2O3 形式存在，这种氧化物主要以氧化层的形

式包覆在粉末颗粒表面。提高氧化温度而缩短氧化时间，可以抑制

Fe2O3氧化层的形成。氧化可以造成合金基体中 Ti、Y 原子的偏析，

这两种原子倾向于向氧含量高的区域扩散，并很可能与氧原子结合

形成细小的氧化物或复合离子。 
(2)对氧化处理的粉末进行 3：1 挤压时，通过颗粒的塑性变形，

相邻颗粒间达到完全接触，可以观察到清晰的颗粒边界。Ti、Y 氧

化物有在颗粒边界偏聚的现象。挤压比对致密化过程具有重要影响。

当挤压比达到 6：1 以上时，颗粒边界消失。原有的边界位置可以观

察到链状分布的孔隙。这些孔隙大小一般都为 0.5μm。挤压过程伴

随有明显的再结晶。 
 (3)合金在 1100℃以下的范围内退火 2 小时能够有效抵抗再结

晶并保持稳定的力学性能与组织形态。在更高温度下退火，会发生
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一种显微硬度急剧上升的现象, 并在 1250℃下发生α→γ相变。这

种相变在微观结构上表现为合金纤维状组织的等轴化。 
 

关键词 铁基高温合金, 内氧化，热挤压, 氧化物弥散强化，再结晶, 
相变 
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ABSTRACT 

In rencent years, some mechanically alloyed (MA), oxide 
dispersion strengthened (ODS) ferritc alloy have exhibited dramatically 
improved high temperature creep properties at high temperatures. This 
temperature is significantly higher than the traditionally accepted 
operating range of ferritic alloys. Therefore, there appears to be 
considerable potential for developing ferritic and possibly other alloys 
with significantly improved high temperature properties for a number of 
different applications.  

In the investigation, a Fe13CrWTiY alloy was prepared using 
powder metallurgy method. The effects of the oxide  temperature and 
oxide time on the content and state of oxide atoms were researched. The 
possible forms of oxide atoms to exist in the alloy were analysed. The 
distribution of O and other elements was analysed using SEM, optical 
microscopy and EDS. The alloy powders were extrusioned under the 
different extrusion ratio of 3:1, 6:1 and 9:1. The microstructures of the 
material were observed by optical microscopy and SEM. The granule 
interfaces, grain boundarys and voids in the as-processed alloy were 
observed by TEM. The recrystallization behaviour in the process of 
extrusion was discussed via the TEM observation of newly-birth 
trifurcate grain boundary and the metallurgical structure. The 
consolidated alloy bulks were heat treated. They experienced vacuum 
annealing for 2 hours under the annealing temperature from 700－
1250℃ respectively, then cooled in air. The change of microhardness 
under these different temperatures was researched. The change of the 
metallurgical microstures and the phases were researched by the analysis 
of XRD and optical microscopy. It is believed that under the annealing 
temperature of 700－1100℃, like the ODS alloy ,the alloy showed an 
ability to resist recrystalization.But when annealed under a temperature 
higher than 1100℃, the alloy would come across a exceptional 
hardeness effect. The effect intensified as annealing temperature rised. A 
ferrite to austenite phase transformation was found when the annealing 
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temperature arrived 1250℃. It is discussed that a kind of precipitate 
phase which has a high Cr content is the cause of the hardening effect. It 
also has a connection with the phase transformation at 1250℃. The 
major conclusions are listed as follows: 

(1)When the powder was oxided at 500℃,the oxigen content and 
oxidition time is showed a linear relationship.The shape of oxide is 
evidently influenced by the oxidization time. When the powder is 
oxidized longer than 8 hours, the oxygen in the alloy will exist in the 
form of Fe2O3 scale coating the surface of the particle. Increasing the 
oxidation temperature and shortening the oxidization time could inhibit 
the formation of Fe2O3 scale. Oxidization could lead to the segregation of 
the Ti and Y atom in the alloy matrix for these two kinds of atoms was 
apt to diffuse towards direction of oxygen where tiny oxide and 
compound ion formed.。 

(2)When the oxidized powder were extrusioned at the extrusion ratio 
of 3:1, the neighboring particles could get full contact through plastic 
deformation and the particle interface could be observed distinctly. It is 
observed that O, Ti and Y atoms segregated on the particle interface. The 
extrusion ratio has an important influence on the process of consolidation. 
When it reached 6:1 or higher, the particle interface would vanish. At the 
location of original particle interface, voids distributed like a chain could 
be observed. Most of their size are around 0.5μm. There appeared 
obvious recrystallizaion behaviour during the extrusion process 

(3)When annealed below 1100℃, the alloy could resist the 
recrystallizaion as well as hold a steady mechanical property and 
microstructure. When the annealing temperature exceeded 1100℃, the 
microhardness of alloy enhanced dramatically; and when the annealing 
temperature reached 1250℃, a α→γ transformation happened. The 
transformation is presented in the microstructure as equalization of the 
fibrous metallurgical structure.  

  
Key words  Fe-based superalloy, internal oxidation, hot extrusion, 
ODS，recrystallization, phase transformation  
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第一章 文献综述 

1.1 粉末冶金高温合金发展概况 

随着科学技术的迅猛发展，航空航天工业对高温合金的高温高强度、轻质

(低密度)、高耐腐蚀等性能要求越来越高。然而，老一代的高温合金材料己经

达到其使用温度极限, 如图 1-1 所示[1]。已经发展的镍基高温合金主要靠固溶强

化及γ
，
相的沉淀强化来保证材料的高温强度。但是当材料的工作温度达到 1000

℃以上，γ
，
相就会发生聚集、长大及溶解从而大大降低材料的高温强度。因此

人们提出通过粉末冶金在合金基体中均匀加入在高温状态下具有高稳定性的细

小氧化物 (<50nm)来提高材料的高温强度。70 年代初 INCONEL 公司 Benjamin

率先采用机械合金化 (MA)工艺解决了氧化物弥散强化 (Oxide Dispersion 

Strengthened, ODS)合金氧化物均匀分布的问题，并成功地开发出 INCONEL 

Alloy MA 系列高温合金，使 ODS 合金得到快速发展。氧化物弥散强化铁基高

温合金在接近熔点附近仍然具有很高的高温强度、高温蠕变性能和抗氧化性能，

目前己经广泛应用于先进的飞机发动机、燃气轮机耐高温抗氧化部件、核反应

包壳材料、可重复使用的航天运载器热防护面板、钢铁、汽车、玻璃等行业的

耐高温材料等领域[2-4]。目前对 ODS 铁基合金的研究主要集中在抗氧化性能
[5,6] 、退火行为 [7]、抗辐照 [8]、蠕变性能的影响[9]等方面。ODS 合金的研制生

产主要集中在美国、英国、日本和德国等几个发达工业化国家，其产量也在逐

年扩大。但是目前国内尚无工业化生产的 ODS 合金的先例。关于 ODS 合金的

组织性能、加工工艺等方面的研究也日益受到材料界的关注[10]。 
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1.2 粉末铁基高温合金的制备工艺简介 

目前粉末高温合金的制备工艺流程大致如下:预合金粉末的制造－固结(热

压、热等静压)一热加工变形(模锻、轧制、挤压、等温锻造等)－机加工、无损

检测－热处理。每一步对于高温合金的最终性能都有非常关键的作用。 

1.2.1 铁基高温合金粉末制备 

制粉工艺的目的是制备具有一定粒度组成和形态好的预合金粉末，这也是

决定粉末高温合金质量的关键。一般来说，高温合金的粉末制备工艺主要有惰

性气体雾化和可溶气体雾化(IGA 和 SGA)、旋转电极工艺(REP 和 PREP)及离心

雾化 [11,12]工艺。惰性气体雾化和可溶气体雾化法是粉末生产中应用最广泛的工

艺[13-15]。惰性气体雾化法是指经真空熔炼的合金料在雾化设备的真空室中熔化，

母合金冶炼用于粉末雾化的坯料是已经经过合金元素配比、熔炼的母合金锭。

图 1-1 高温合金的应用温度范围 

Fig1-1 The temperature field of superalloys in application 
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母合金锭要求具有高的纯洁度，否则其中的杂质会被引入粉末中从而影响最终

性能。制备母合金锭的方法主要有真空感应熔炼、电渣重熔(ESR)、真空自耗

(VAR)或电子束冷膛重熔(EBCHR)等几种工艺的组合[16]。钢液经浇口流下在高

压惰性气流中雾化成粉末。氧含量为 0.004-0.020wt%，粉末形状主要是球状，

有空心粉和星状粉，粉末粒度为 6-300μm。这种方法在美国的高温合金粉末制

备中使用最普遍。一般粉末的这两种雾化工艺都利用难熔耐火材料来进行金属

的熔炼以及熔融金属的传输，它们是引入夹杂物污染的主要来源，而且是充分

实现最高性能的限制因素[17-20]。等离子旋转电极[21,22]制粉工艺的原理是把氢气

经电离作为等离子体，然后用等离子束熔化旋转自耗电极，在氢、氦混合气体

介质中，液滴以大于 1049℃/s 的冷速凝固成粉末。通过对电极棒直径、转速、

等离子枪参数和熔化速度等的匹配研究，最后确定普遍采用φ75×700mm 的电

极棒，对应的转速范围为 9000-12000r/min。因此开发新的细粉制粉工艺也受到

粉末高温合金研究人员的高度重视。对于等离子旋转电极制粉工艺，如果过度

提高旋转速度会带来震动和噪声的加剧，同时也会加速设备的损坏；而如果在

转速不变的情况提高电极棒直径可以提高熔化液滴飞出的线速度，也能减小粉

末颗粒的尺寸。在现有的设备条件下，使用φ75mm 直径的电极棒，可使小于

l00μm 粉末的收得率达到 50-70%；而使用φ50mm 的电极棒，小于 100μm 粉

末的收得率仅为 35-40%[23]。等离子旋转电极制粉通常所采用的粉末处理手段主

要是筛分和静电分离，整个过程都是在真空和惰性气体保护下进行的。在工艺

上的发展主要是对静电分离工艺参数的研究方面。确定了氨、氦的混合气体比

例为 8:2 时，静电场的作用最强，并且通过理论计算和实验结果确定，在最优

化工艺参数组合下可去除的最大非金属夹杂的尺寸为 500μm。在粉末处理工艺

方面还研究了气体浮选，气流磨及滚筒磨去除非金属夹杂方法，设计制造了装

粉、真空脱气和电子束封焊三功能一体设备。离心雾化(RSP)工艺由 Prat 和

Whitney 首创，用于有限的高温合金产品的粉末生产。这一工艺的冷却速度非

常快。而且其产品中颗粒尺寸分布特别窄。在离心雾化工艺中，通常将感应熔

炼的熔融金属流非常仔细的计量供给到快速旋转的转盘上，熔融金属在转盘上

形成液态薄膜，当其加速离开周边时，形成球状颗粒，并被通过垂直方向的惰

性气体(氦气)射流进一步雾化。雾化粉末一般呈球形，其氧含量与颗粒尺寸有

关，通常大约为 100ppm 的氧(与表面积成正比)。较高的碳氧含量共同作用会通

过原始颗粒边界(PPB)而显著降低固结产品的塑性和韧性。氧化的粉末颗粒对塑

性和低周疲劳寿命等性能有损害。外部空气可能进入系统从而使雾化过程中产

生氧化颗粒，这些氧化粉末的发生率比较低，因此难于在雾化粉中将它们区分

开。粉末雾化中也会发现空心颗粒，这是由于包留氮气或是由于凝固收缩造成
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的[24]。这些空洞在烧结过程中一般都会闭合，而因保留氮气而形成的空洞在随

后的高温服役条件下仍存在。通过淘洗办法可以确认或定量确定粉末的无机物

或氧化物以及有机物污染。粉末样品用去离子水进行淘洗，并将低密度的颗粒

收集起来，进行定性的分析和计数，建立夹杂物污染类型及污染量的允许标准。

ODS 高温合金粉末的制备方法与上述的制粉方法有着本质的区别，其目的是将

超细的氧化物质点均匀的分散于合金粉末中。采用普通的粉末冶金工艺或熔炼

工艺几乎不可能的，有三种常用的方法用于制备 ODS 高温合金的粉末[4]。 

内氧化法: 利用合金中含量较少，并且对氧有很强亲和力的合金元素和氧

反应，生成氧化物质点作为弥散相。此方法。对于那些特殊金属或成分简单的

合金是可行的，对于大多数合金来说，内氧化法受到很大限制。因为很难保证

其他合金元素不被氧化，此外很难控制氧化进行的程度。 

化学共沉淀法: 将合金组成元素的水溶性盐溶液混合，然后与沉淀剂反应

生成共沉淀物，经过洗涤、干燥、分解还原成金属粉末，不能被还原的氧化物

弥散在金属粉末中，作为弥散相质点。TD-Ni, TD-NiCr, TD-NiCrM。都是用此

法制备的，该方法有很大的局限性，对于那些不能被还原的金属元素就无法成

为合金化元素，如高温合金中常用的 A1, Ti，它们的氧化物在合金的熔点以下

很难被 H2 还原。 

机械合金化法[27]: MA 工艺的发明是 ODS 高温合金发展史上一个里程碑。

机械合金化是在高能球磨机内完成的，常用的高能球磨机有搅拌式、振动式和

滚筒式，将合金成分所要求的各种金属元素的粉末、中间合金粉末、超细氧化

物粉末(一般小于 50μm)装入球磨桶内，按照一定的球料比装入钢球，在惰性

气体的保护下进行长时间的干式球磨。在球磨过程中，由于钢球高能量的碰撞

和碾压，金属粉末会发生塑性变形并产生冷焊现象，氧化物颗粒被镶嵌在冷焊

界面上。随着球磨时间的延长，金属粉末因严重的加工硬化而破碎，新鲜的破

碎表面又会产生新的冷焊并发生原子扩散，如此反复的冷焊一破碎一再冷焊一

再破碎过程，使合金元素粉末完全固溶在基体粉末颗粒之中，氧化物颗粒也均

匀的分散在基体粉末颗粒内，最终得到含有均匀分布的氧化物质点、成分和合

金成分完全相同的合金粉末。MA 工艺是目前最常用，又是最适用于生产使用

的方法，美国最大的高能球磨机一次可处理 2 吨重的粉末。MA 工艺除了用于

制备 ODS 高温合金外，还有更广泛的用途，如用于研制非晶、纳米晶、过饱和

固溶体、液相不相溶合金、金属间化合物、复合材料等。 

1.2.2 铁基高温合金粉末的致密化工艺 

目前对高温合金中比较常用的致密化手段主要有热等静压与热挤压两种
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[12]。 

HIP 是指在充满高压气体的压缸内，粉末在高温和各向相等的均匀高压同

时作用下压实成型，HIP 工艺参数主要包括温度、压力和保压时间。HIP 压力

应高于相应温度下的屈服应力，使颗粒尤其是小颗粒产生一定的变形， HIP 的

保压时间应足以消除残余孔隙，保证完全致密，改变 HIP 固结工艺参数会影响

塑性变形或蠕变起主导作用的致密化模式，并进一步影响到显微组织。因此，

为了得到预想的组织和性能的产品，必须对 HIP 工艺进行严格的控制。通过 HIP

及热处理制成的高温合金构件只有成功应用的先例。目前有关 HIP 制度对组织

及性能的影响研究很多，目的是找到最佳的粉未成型工艺。 

另一种高温合金的成型工艺是热挤压，热挤压是一种较好的致密化工艺，

它综合了热压缩和热加工变形的特点，由此可以获得完全致密的材料，挤压锭

的组织沿径向是不均匀的，中心组织粗大，边缘组织细小，挤压时合金晶粒尺

寸受控于挤压温度、挤压比等参数。在挤压过程中大的形变量及切剪效应可碎

化夹杂物，因此挤压件的组织结构与原颗粒尺寸的关系不大，挤压后细晶组织，

可以实现超塑性成型，形变抗力低，有利于后续的锻造工艺。 

铁基高温合金一般采用热挤压工艺固结[25]，可以将粉末包套直接挤压成形，

也可以将合金化粉末密实后再进行二次挤压成形。挤压温度、挤压比和挤压速

度是影响合金性能的重要因素，通常希望在低的挤压温度、大的挤压比和高的

挤压速度下挤压，以便在合金内建立足够高的储能，经二次再结晶处理后得到

粗大的柱状晶组织，有利于提高合金的高温蠕变性能、挤压温度、挤压比和挤

压速度三者之间是相互影响的，在一定的挤压温度下，挤压比越大，则挤压速

度越小，有时还会造成“闷车”现象，所以在选择工艺参数时，必须考虑上述

三者的综合影响。形变加工过程中，工艺参数的选择原则与上述相似，否则就

得不到理想的组织和性能。随着航空航天技术的迅速发展，对涡轮盘用高温合

金的性能要求越来越高如高温屈服强度、抗蠕变、抗蠕变疲劳及蠕变、疲劳交

互作用，此外还有更高的抗氧化、抗热腐蚀性能和长期使用条件下的组织和性

能稳定性等。为了满足不断提高的高温合金工作温度和强度及综合性能不断改

善的要求，高温合金的合金化程度越来越高，成分越来越复杂，加入合金元素

种类越来越多，含量逐渐增高。强化机制有固溶强化、第二相析出强化、晶界

强化及多种强化机制的良好配合。 

原则上说，热挤压和热等静压相差无几，它们最大的区别在于粉末颗粒所

经受的宏观变形量的大小。热挤压工艺的优点是通过调节工艺参数如压缩比，

挤压速率和挤压温度可以实现对材料显微组织的控制。 
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1.3 机械合金化方法 

1.3.1 机械合金化技术发展概况 

机械合金化(Mechanical Alloying，简称 MA)是指在室温下，使两种或两种

以上的不同颗粒材料在机械力作用下，通过固相反应生成具有纳米晶、准晶、

或非晶合金的方法，其过程通常由惰性气体保护[26]。该方法是上世纪 60 年代末

美国国际镍公司(International Nickel Company，简称 INCO)的 Paul Dyer Merica

实验室的 Benjamin 和他的同事首先提出的一种新的合金化方法。当时主要用于

制备在室温和高温下都具有较高强度的氧化物弥散强化(ODS)超合金，并成功

地开发出一系列 MA 合金，且得到了应用。80 年代初，MA 法的应用仍然集中

于弥散强化合金。1981 年 Yermakov 等人用机械合金化法球磨 Y－Co 系金属间

化合物时发现了非晶相的形成。随后，Koch 及其同事于 1983 年，利用 MA 获

得了 Ni-Nb 非晶合金粉，并认识到 MA 是一种非常有前途的非平衡过程技术，

标志着 MA 的研究进入了一个新的发展阶段。随即在世界范围内形成了研究

MA 的热潮。近年来机械合金化理论和技术发展迅速，在理论研究和新材料的

研制中显示了非常诱人的前景。随着对 MA 研究的不断深化，其应用范围也得

到了大大的拓展。MA 不仅应用于制备高性能的结构材料还应用于制备其他各

种先进材料，例如:高性能磁性材料、超导材料、功能陶瓷、纳米复合材料、形

状记忆合金以及储氢材料，等等。目前的 ODS 铁基高温合金的制备大多采用了

机械合金化方法，如图 1-2 所示 [27]。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 图 1-2 制备铁基 ODS 合金的过程，从原材料到最终产品 
Fig1-2 Processing of ferritic ODS alloys, from raw material to fiinal product 
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1.3.2 机械合金化过程 

高能球磨是一个高能量干式球磨过程。简单地说，它是在高能量磨球的撞

击研磨作用下，使研磨的粉末之间发生反复的冷焊和断裂，形成细化的复合颗

粒，发生固态反应形成新材料的过程。原材料可以是元素粉末、元素与合金粉

末和金属间化合物、氧化物粉末等的混合物。磨球一般采用轴承钢球。球－粉

末－球的碰撞引起塑性粉末的压扁和加工硬化， 当被压扁的金属粒子重叠时，

原子级洁净的表面紧密地接触，发生冷焊，形成由各组分组成的多层的复合粉

末粒子，同时发生加工硬化的组分及复合粒子的断裂。冷焊与断裂不断重复，

有效地“揉混”复合粉末的内部结构，其不断细化并越来越均匀，形成均匀细

化的复合颗粒。由于复合颗粒内有大量的缺陷和纳米微结构，进一步高能球磨

时发生固态反应形成新的合金材料。材料在高能球磨过程中，界面及其它晶体

缺陷的增加是其共性，而元素本身的性质、不同元素之间的交互作用及外界条

件的影响等，则决定了高能球磨的最终结果[28]。为了提供高能球磨所需要的能

量，在碰撞之前，磨球的速度至少应达到每秒几米的水平。 

1.3.3 机械合金化的特点 

与传统的熔炼合金化法相比，MA 具有以下特点：(1)工艺条件简单，成本

低；(2)操作程序连续可调，且产品晶粒细小；(3)能涵盖熔炼合金化法所形成的

合金范围，且对那些不能或很难通过熔炼合金化的系统实现合金化、并能获得

常规方法难以获得的非晶合金、金属间化合物、超饱和固溶体等材料；(4)在制

备非晶或其它亚稳态材料(如：准晶相，纳米晶材料、无序金属间化合物等)方

面极具特色[29]；（5)可在室温下实现合金化。虽然 MA 有以上优异的特点，但作

为一种新颖的工艺技术，其发展还不够成熟，还存在着一些问题，其中最突出

的就是材料的氧化和污染。一般原始粉末的含氧量较高，在装粉和取粉的过程

中也容易吸附氧，特别是在取粉时，由于此时粉末已特别细小，表面活性大，

更容易吸附氧气而发生氧化。在研磨过程中，由于磨球、粉体、球磨罐之间的

交互作用，在粉末被研磨的同时，磨球及磨罐中的物质或多或少要进入粉体中

造成污染。现行的机 械合金化大多数采用长周期球磨法[30]，其研磨周期可达十

几小时。颗粒制备的实践证明，磨球的冲击作用对塑性变形并非有利，而长周

期球磨易于使材料发生冷焊接。一般来说，参与机械合金的颗粒材料的性质具

有很大不同。长期球磨的另一个弊端在于，如果把具有较好延展性的材料与脆

性颗粒混磨，前者就会包覆于后者的表面，进而使颗粒粘结在磨腔的内壁或磨

球的表面上，使反应过程无法继续，这是一种有害的临界状态。此外，长期研
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磨会使材料受到磨耗污染，影响材料的性能。从经济方面来看，长期研磨还使

系统效益下降，功耗上升。因此机械合金应该向高效率塑性变形和连续化生产

发展 

1.3.4 机械合金化的过程理论研究 

MA 过程中的温升效应模型大多只讨论了能量传输引起粉末组织结构变

化。粉末的球磨温度影响粉末原子的扩散性能和位错密度，因而影响球磨过程

中的相变过程，在较高温度下球磨易形成金属间化合物，在较低温度下易形成

非晶相，低温球磨还会促使纳米晶相的形成。球磨过程中粉末的温升主要来自

两个方面[31-33]:球磨过程中的碰撞能转化为热量和放热反应产生的热量。MA 可

以通过机械力作用来诱导原始组元发生化学反应，是固相反应的一种新方法。

粉末在球磨介质的反复冲撞下，承受冲压、剪切、摩擦和压缩等多种力的作用，

经历反复的挤压、破碎和冷焊使粉磨颗粒不断细化，产生毫微米级的微细组织
[34]，形成了高密度位错，这就为不同组元之间原子的相互扩散提供了快速通道。

而且大多数新生的颗粒表面上的原子处于不饱和状态而具有极高的活性，再加

上由于机械碰撞和摩擦作用，使颗粒产生局部的瞬时高温，这些都促进了化学

反应的发生。M.K.Miller[26]认为，在使用 MA 方法制备铁基高温合金预合金粉

末时，Y2O3 粉末在高能球磨的作用下被完全打碎，其中的 Y 与 O 原子完全以

原子的形式进入铁素体基体中。 

1.4 粉末铁基高温合金的组织和性能 

1.4.1 微观组织与缺陷 

粉末高温合金与传统的铸锻高温合金的缺陷有所不同，它主要是由粉末冶

金工艺带来的，其主要类型有:氧化物夹杂、异金属夹杂、热诱导空洞和原始颗

粒边界等。氧化物夹杂主要来源于耐火材料、中间包、喷嘴等，在制粉的各个

工艺过程中应严格控制母合金的清洁度。热诱导空洞是由于不溶于合金的氩气、

氦气引起的，在热成形和热处理过程，这些残留气体在粉末颗粒间膨胀，致使

合金中产生不连续的孔洞，会使合金的性能下降。合金中存在的氩气、氦气等

惰性气体有三个来源:首先是氩气雾化制粉时，一些粉末颗粒内部包含着氩气

泡，形成空心粉;第二是粉末脱气不完全，粉末颗粒表面存在着吸附的氩气、氦

气; 第三是包套存在的细小裂纹，在 HIP 过程中，高压氩气会压入包套中。孔

隙形成的原因还有：由于原子在氧化铝晶粒中的低扩散率以及 Y，O，Al 在晶
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界扩散速率不同，使得 Y，O，Al 发生反应形成复合氧化物造成的体积变化不

能马上被平衡掉；Y 跟氧的扩散速率的不同产生 Kirkendall 效应从而在晶界于

氧化物层之间产生孔隙。这样明显的，合金块体至少存在有两类孔隙。对于 ODS

铁基高温合金的孔隙，Hedrich[35]与 Chen[36]等人认为，它们来源于粉末制备过

程中（MA 过程）所吸收的 Ar 气。而 Bennett[37]等认为它们来自氧化的过程或

是粉末表面吸附的水蒸气。Korb[38]考察了 MA956 以及一些铸造合金，认为 Ar

气不会是唯一的原因。 

对合金微观结构的研究发现，其位错分布很不均匀，存在明显的剪切带，

随着变形温度提高，这种不均匀性加剧，并伴随亚晶等回复现象的产生，到 800

℃以上，有再结晶的趋势，这时候氧化物弥散相开始发生明显的钉扎作用。针

对上述来源，应该在装包套前把空心粉去除;选择合适的除气温度和时间;HIP 之

前仔细检查包套是否有微漏，这样便可以消除热诱导空洞。 

原始颗粒边界的形成是在热等静压或热挤压之前的加热过程中，合金粉末

表面由于氧化形成了碳一氮一氧化物薄膜，阻碍了粉末颗粒之间的扩散连接，

从而降低了合金的性能。可采用粉末预处理、调整热等静压工艺、调整合金元

素、降低碳含量、加入铌、铪等强碳化物形成元素来消除原始颗粒边界。粉末

冶金的工艺复杂，粉末高温合金制造的涡轮盘、轴等又是发动机的关键部件，

为确保发动机部件的绝对可靠和稳定，对每个工艺环节都必须建立严格的质量

控制规范，制定相应的检验方法和标准，实行严格的监控。 

1.4.2 铁基高温合金中的合金元素与第二相 

铁基高温合金通常含许多合金元素，它们是铬、钨、钛、钇等，它们各自

起着不同的作用，铬是使铁基高温合金在常温下具有铁素体组织并具有良好耐

蚀性的主要元素。随铬量的增加对钢的组织和主要影响是加速α,相和σ相的形

成和沉淀并使钢的铁素体晶粒更加粗大。这些因素反映在对不锈钢性能的影响

上，主要是脆化倾向的增加。在正常退火态，随着铬含量的增加，钢的韧性下

降，脆性转变温度上升。铬是使铁基合金获得耐蚀性的最主要元素。在氧化性

介质中，铬能使不锈钢表面迅速生成氧化铬的钝化膜。铁基高温合金在常温下

基体为铁素体相。由于原子半径远大于铁素体基体点阵中的四面体空隙，氧在

铁素体中的固溶度极低，一般认为<7ppm。但也有文献[39]认为：在存在 Ti，Y，

W 等元素的铁基高温合金体系中，氧的固溶度被低估了，它实际上要远大于 ppm

数量级。对于这一现象的原因。M.K. Miller[21]认为，氧原子与基体中的 Cr、W、

Y 等具有很高的结合能，会在基体中结合形成 CrO、WO 和 YO 等复合离子，

这些离子扩散速度很慢，在基体中能够相对稳定的存在。并且这一结合过程会
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释放能量，从而抵消一部分氧在铁素体中过饱和固溶所产生的畸变能。从而使

氧在合金基体表现出较高的固溶度。W 与 Mo 在合金中可以作为固溶强化元素。

除此以外 W 还可阻止合金晶粒的退火长大。而 Mo 却没有类似的作用，

M.K.Miller[21]认为，这也与 W－O 复合离子的形成有关。铁基高温合金体系中

可以形成多种氧化相。对 INCOLOY MA 956 以及 PM 2000 合金的系统研究表

明，在其中存在四方的（YATi ）3Y203 5A1203，以及单斜的（YAM）2Y2O3 Al2O3。

平均尺寸为 9nm 左右。这些弥散相在高温下并不稳定，高于 1150℃时就开始粗

化。这两种合金的氧化层的长大通过晶界扩散方式。通过控制合金成分与工艺，

可以得到一些更细小的氧化物。M.K. Miller[10,26]用原子探针研究了 Fe–14 wt% 

Cr–3% W–0.4% Ti–0.3%-Y2O3（14YWT）的微观稳定性。结果发现在合金

14YWT 在挤压过后含有大量富含 Ti，Y，O 元素的纳米团簇。这种团簇结构至

少在 1000℃保持稳定不粗化。当在 500℃时，合金屈服于高中子剂量辐照会表

现出孔隙生长，位错发展(phase evolution)，相或结构的不稳定以及晶界脆化。

理论上这种效应只有依靠高密度的纳米尺度特征的吸收阱来控制。14YWT 维氏

硬度略高于 12YWT。比 14WT 高 40%。1000℃退火一小时后有一定程度软化。

14WT 的 TEM 图象显示了均匀分布的晶粒以及分布不太均匀的尺寸在 10－

50nm 范围分布的氧化钛。而在 14YWT 中只有少量这种粗化的氧化物被发现。

两种合金都沿着挤压方向发生了伸长。经过挤压后，14WT 与 14YWT 的晶粒尺

寸分别为 1－2nm 和 0.2－0.5nm。1000℃下退火一小时对晶粒和弥散相尺寸并

未造成太大影响。原子探针结果表明挤压态 14WT 中弥散相尺寸为 4nm 左右，

浓度为 6×1022m-3；退后后长大到 10nm，浓度减少为 1×1022m-3。发现 C 原子

与本体系的弥散相存在一定的关联。在 14YWT 的挤压态和时效态中都发现有

Y-Ti-O 纳米团簇。这种纳米团簇分布并不均匀，浓度为 1-7×1023m-3。同时在

团簇中发现了一定量 Cr 的富集，可能是粉末表面氧化铬加入了弥散相中。观察

到了层状分布的纳米团簇，这种局部差异可能是由于粉末表面氧化和机械合金

化过程造化成的不均匀的氧分布，这暗示了在球磨过程中，均匀化的不完全。

纳米团簇也可能优先在晶界处优先形核并且原子容易沿晶界扩散。14YWT 纳米

团簇浓度高于 14WT 可能是由于更高的氧浓度与 Y 的存在。一些化学成分的关

系显示 14YWT 中的 Y2O3 在机械合金化时完全溶于铁素体基体中了。在有些

团簇中还发现有 C 和 N 的存在。退火后团簇没有发生明显粗化。这与 12YWT

和 MA957 合金的情况类似。铸造铁合金中仅仅含有很少量的以氧化物夹杂形式

存在的氧原子。而在这种 MA/ODS 合金中却可以存在大浓度的氧含量。在 14WT

中出现的 Ti－O 纳米团簇说明 Y2O3 粉并不是合金中氧的唯一来源。氧是通过合

金化过程中 Y2O3 粉末溶解，金属粉末表面从气氛中吸氧以及金属粉末内部的氧
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化物夹杂。因此才能有比传统铁合金多得多的氧来参与反应和析出。团簇的不

均匀分布表明表面氧化物局部地增加氧浓度，氧原子的扩散路径相当的短。为

了使团簇形核并长大，相关的元素必须通过晶格的扩散。然而，其缓慢的长大

速度表明这其中至少有一种元素扩散得远比预想中慢。钛和钇都要比铁原子大

得多，因此都可能是那个扩散慢的元素。然而，通过 Y－空位，Ti－空位的形

式，可以大大改善它们的扩散速度。由于属于空位扩散，认为氧原子在其中可

能有很高的扩散速度。但是，由于体系中还含有 W，Ti，Y 等会与 O 发生反应

形成 M－O 复合物从而降低了氧的扩散速度。这种机理的一个证据是相当一部

分组成团簇的 Ti 和 O 被发现是以 TiO++离子形式扩散的，从而表明了两种元素

间很强的亲和性。团簇中相对较低的 Y 含量暗示 Y 的扩散不像 Ti 那么快。这

也许就是由于 Y 和 O 会发生强烈的作用形成稳定的复合体，从而使许多 Y 跟 O

无法参与团簇的形核与粗化过程。这一机理也可用来解释 14WT(不含 Y)中团簇

较易粗化的原因。如图 1-3[26]是通过原子探针手段观察到的铁基高温合金

12YWT 中的 Ti－Y－O 团簇。这种团簇在高温下能保持稳定。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

1.4.3 铁基高温合金的性能 

由于体心立方晶格的模量低，滑移系少和其它元素的扩散系数高。ODS 合

金在高温下具有良好的强度和抗腐蚀性能，这是是基于：它含有合适织构的粗

晶粒；横截面上较低的晶界密度；均匀分布的氧化钇弥散相；表面的氧化铝层

中影响抗蠕变性能的弥散相，其尺寸主要分布在 3-60nm 范围内。ODS 铁基合

图 1-3 1300℃退火 10 小时后用原子探针所观察到的 Ti－Y－O 微粒 

Fig. 1-3 Atom maps showing titanium-, oxygen- and yttrium-enriched 
particles in the 12YWT alloy after 10 h at 1300℃ 
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金在高温下（T>500℃）具有优异的抗蠕变性能[40,44],可用来代替减速马氏体钢

（RAFM）。ODS 铁基高温合金同时具有辐照下的几何稳定性和高温时可观的力

学性能以及捕捉嬗变氦原子的能力。是目前已知的唯一种同时具备上述性能的

材料，因此在核聚变反应堆的应用有着诱人的前景 [45] 。图 1-4(a)中，显示了两

种 Fe 基高温合金从室温到 900℃的屈服强度。作为比较，还列出了 9Cr-2WVTa

钢从室温到 700℃的数据。这两种合金到 600℃以上时，屈服强度均大幅下降。

但这之前，12YWT 的屈服强度远高于 12Y1。其原因是 12YWT 中分布的弥散

氧化物比 12Y1 中的强化相 Y2O3 更为细小和均匀。从图 1-4(b)中可以看出，总

体而言 12Y1 的塑性略高于 12YWT。然而，在得到大幅度强化的同时，12YWT

依然保持了不错的塑性。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 1-4  (a)ODS 铁基高温合金 12Y1，12YWT 和 9Cr-2WVTa 钢的 0.2%屈服强度。(b)12Y1
与 12YWT 的延伸率与温度的关系

[45] 
Fig1-4 (a)The 0.2% yield stress of the 12Y1 and 12YWT ODS steels and the 

reduced-activation 9Cr-2WVTa steel and (b)the effect of temperature on total elongation of the 
12Y1 and 12YWT[45] 
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图 1-5 显示合金 12YWT 拥有比其它合金大的多的蠕变断裂强度。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

1.5 铁基高温合金的研究现状 

目前研究较多的铁基高温合金体系有 12YWT，14YWT，MA956，MA957

等。对合金中纳米弥散相稳定性及形成机理的研究，是这些合金体系研究工作

的热点[47-50]。 

最近开发出的包含 9－16％纳米复合弥散强化铁素体/马氏体合金钢提供了

最高的使用温度[46]。这种具有革命性意义的合金与传统 ODS 合金相比，弥散相

更细小（～2nm）密度更高，分布更加均匀。另一个重要的要素是这种弥散强

化合金钢中的弥散颗粒不再是简单的氧化物而代之以复合氧化物。ODS 合金钢

有两个主要选择：铁基 ODS 合金钢（12–16%Cr）有更好的高温抗氧化性能和

热蠕变强度，因此可达到最高的使用温度。它的主要缺点是力学性能上的各向

异性及相对较低的断裂韧性（尤其对于沿挤压方向的裂纹扩展）。含有 9％Cr

图 1-5 Larson-Miller图显示了四种ODS铁基高温合金及一种常用铁素体/马氏体钢的蠕变

断裂强度。图中箭头表示检测尚在进行中
[45] 

Fig.1-5 Larson-Miller diagram for the creep-rupture strength of four ODS steels and a 
conventional ferritic/martensitic steel.The arrows indicate that the test is still in progress[45] 
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的马氏体合金钢经过热处理后显示出了近似于各向同性的力学性能及更好的断

裂韧性。不过它的应用范围较窄，仅限于 650－700℃附近，高温下抗氧化能力

十分有限。 

研究铁素体/马氏体合金钢的关键性问题还包括： 

（1）确保铁磁性结构能被限制磁性的反应堆所接受； 

（2）提高合金抗低温脆化能力，从而扩展合金的低温应用温度范围； 

（3）提高合金抗高温蠕变和高温氦脆化能力以扩展高温应用温度范围
[42,43]； 

（4）检查核聚变相关氦生成速率对结构稳定性的影响（如肿胀效应，等等）； 

（5）解决系统特性稳定性问题。 

为进一步提高 ODS 合金钢的使用性能，还需要研究连接技术，提高均匀性

以及纳米尺度颗粒在中子照射下的长期稳定性。 

一般地，为提高抗辐射性能而对合金微观组织的改善同时也提高了总体的

抗辐照性能。从而使材料有可能运用于与平时生活更为接近的商业用途。 

对不锈钢高温辐照下相变的观察以及这些观察所得出的动力学知识为这些

高温力学性能大大提高了的合金的进一步发展提供了基础。许多合金现已用于

商业用途。 

1.6 铁基高温合金的强化机理 

高温合金必须保证有高的高温强度，从合金晶体结构的强度观点出发，高

温强化的三个基本特点是: 

(1)提高位错在滑移面运动的阻力，也即是增加滑移时变形机构的形变抗

力； 

(2)减少位错的扩散型运动过程，以抑制扩散型形变机构的进行； 

(3)改善晶界结构状态，以增加晶界强化作用，或是取消晶界，以消除晶界

在高温时的薄弱环节。 

从上述三个基本特点出发，铁基高温合金中常采用的强化手段有固溶强化、

第二相强化和晶界强化。 

1.6.1 固溶强化 

在合金中，加入的合金元素以溶质原子的形式存在于基体中，并通过与基

体原子的相互作用来进行合金的强化。主要以共格错配的方式进行强化。在溶

质原子浓度较高时，也以短程有序方式进行强化。对镍基合金中单个固溶元素，
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虽然流变应力与点阵常数的变化 

服从线性关系，但各种溶质原子在铁中的屈服应力变化不是点阵常数的单

值函数，而是取决于溶质元素在周期表中的位置。在相同晶格应变下，溶质原

子和溶剂原子的电子空位数相差越大，强化效果越好。典型的固溶强化元素是

Al，Fe，Ti，W，Co 和 Mo。显然原子直径相差越大的元素强化效果越明显。

因此 W，Mo 和 Cr 的强化作用最强，而 Co，Ni 和 Ti 的强化效果最弱。虽然原

子直径相差越大，强化效果越大，但是它们的加入使合金不稳定。因此，它们

的加入量受到一定的限制。当然，影响合金固溶强化的决不仅仅是原子半径的

相对大小，还有其它因素，其中最重要的是缺陷的存在，对于高温合金而言，

层错的作用非常重要。因为层错可以看作是扩展了的位错，不管是产生交滑移

或交割，就要作功，表现为强度的提高。Kim I-S 等[51-53]研究了 W 在 Fe 基高温

合金中的固溶强化作用，认为 W 的固溶强化是 Fe 基高温合金的一种重要的强

化方式。 

1.6.2 第二相强化 

在铁基合金中广泛使用的第二相析出强化(如析出碳化物或金属间化合物

γ等)，从相图与组织关系的观点来看须具备以下基本条件[1]: 

(1)在相图上具有固溶体溶解度随温度改变的曲线，同时合金的成分处于两

相区内； 

(2)第二相本身具有良好的热强性，能产生第二相强化的效果，第二相的最

高稳定温度限制了析出相强化的极限温度； 

(3)第二相应该是均匀弥散地分布在基体上，且在高温长期使用中具有一定

的稳定性。 

高温合金主要依赖于第二相强化，强化相主要是 Y2O3 相、Y2Ti2O7 相和 TiO2

相等。第二相质点与位错交互作用是合金中第二相强化的本质，其作用机理可

归纳如下: 

(1)弹性应力场作用:第二相与基体之间的晶格错配，产生的弹性应力场对位

错运动具有阻碍作用，其作用机理与溶质原子尺寸效应引起的弹性应力场相似。 

(2)位错切割第二相质点:当第二相本身较软，强度较低，特别是第二相与基

体保持共格界面时，位错可切割第二相，其中位错切割第二相的阻力与如下因

素有关: 1)第二相质点与基体之间的弹性应力场一共格强化; 2)切割第二相质点

后形成反相畴界一反相畴界强化; 3)形变产生的层错可阻碍位错运动一层错强

化; 4)第二相与基体的弹性模量不匹配度一模量强化。 

(3)位错绕过第二相质点的 Orowan 机制:当第二相质点强度较高，或第二相
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为非共格析出，运动位错难以切割该质点，则位错若以 Orowan 机制绕过第二

相质点时.可使屈服强度增加。 

(4)在高温蠕变条件下，位错可以通过交滑移或攀移越过第二相。当螺位错

运动至第二相质点受阻，可通过交滑移方式越过第二相。而刃位错运动至第二

相受阻，可通过攀移机制越过第二相。 

M.K.Miller 等[26]发现，在铁基高温合金体系 12YWT 中，经过 MA 与致密

化后，基体中有尺寸大约 4nm 的颗粒析出，这种颗粒富含 Y，Ti 和 O，而 Cr

与W含量很低。这种颗粒在 850℃及 800℃分别可以稳定存在 4000小时和 14500

小时。这种颗粒被发现在位错附近大量富集。可以作为弥散强化的有力证据。 

1.6.3 晶界强化 

晶界在高温下表现为薄弱环节。在高温和应力的长时间作用下，首先在晶

界产生裂纹，因而提高晶界强度有重要意义[1]。 

周期表中有许多元素易分布于晶界，严重影响晶界特性。从元素对高温合

金的作用来说，可以分为两类: 

(1)有害杂质，这些元素往往是低熔点的，并与基体元素生成低熔点化合物

或共晶体。它们使合金的热加工及高温力学性能显著下降。美国宇航材料标准

严格控制的有害元素有 39 种。主要有 O、N、S、P 等元素。 

(2)有益的微合金化元素，主要包括稀土元素，Mg、La、B、Zr 及 Hf 等元

素。这些元素往往通过净化合金及微合金化两个方面来改善合金。其中稀土元

素主要是净化合金，而 Mg、La、B、Zr 等元素主要起强化晶界作用。合金化元

素含量过高，反而恶化性能，因此必须控制最佳含量范围。 

另外，通过一些特殊的途径获得弯曲晶界也是一种强化晶界的有效方法。 

 

1.7 铁基高温合金的热处理 

热处理可以合理调整合金强化相的数量、形态、尺寸及分布，进一步发挥

合金的性能潜力，可获得良好的综合力学性能，高温合金的热处理包括固溶处

理和时效处理。固溶处理和时效对改善合金的组织和性能有很重要的影响，经

过固溶处理和时效后合余的性能会有很大程度的提高。下面对固溶处理和时效

的原理作一介绍。(1)固溶处理：对第二相在基体相中的固溶度随温度降低而显

著减小的合金，可将它们加热至第二相能全部或最大限度地溶入固溶体的温度，

保持一定时间后，以快于第二相自固溶体中析出的速度冷却(淬火)，即可获得
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过饱和固溶体。这种获得过饱和固溶体的热处理过程称为固溶处理或淬火。固

溶处理是有色金属合金强化热处理的第一个步骤。固溶处理后，随即进行第二

个步骤一时效，合金即可得到显著强化。有色金属合金固溶处理后，塑性和抗

蚀性一般都显著提高，强度变化则不一样，大多数有所增加。有色金属合金淬

火的目的，是把合金在高温的固溶体组织固定到室温，获得过饱和固溶体，以

便在随后的时效中使合金强化。影响固溶处理的主要因素是加热温度，保温时

间和冷却速度。加热温度一般也称淬火温度。淬火温度越高，保温时间越长，

则强化相溶解越充分，合金元素在晶格中的分布也越均匀，同时晶格中空位浓

度增加也越多。这些因素结合起来，能较好地促进时效效果的提高。最佳的淬

火加热温度是能够保证最大数量的强化相溶入基体，但又不引起过烧及晶粒长

大的温度。保温时间要保证能溶入固溶体的强化相充分溶入，以得到最大的过

饱和度。因此，铸造合金，特别是成分复杂，强化相粗大的铸态合金的保温时

间要比变形合金长得多。但是保温时间过长对变形合金和某些铸造过程中形成

强烈内应力的多相铸造合金，会引起晶粒长大。冷却速度不够快时，固溶体中

的空位浓度会减小，从而使时效效果降低。淬火冷速小于过饱和固溶体发生分

解的“临界冷速”时，不仅晶格中的空位浓度会更多地减小，而且固溶体还会

发生不同程度的分解，使时效效果降低得更多。冷却速度过快，又会产生强大

的内应力，使塑性较低的合金发生开裂，形成废品。高温合金的固溶处理主要

有两个目的:一是γ
，
析出相的重新溶解，形成过饱固溶体，为合金的时效处理

做准备，二是铸件的均匀化。随温度的降低合金的固溶度减小是固溶处理的前

提条件。为了获得最大的固溶效果，通常将固溶温度升到共晶温度附近，但不

能发生过烧[54-56]。 

(2)时效处理：淬火获得的过饱和固溶体处于不平衡状态，因而有发生分解

和析出过剩溶质原子(呈第二相形式析出)的自发趋势，有的合金在常温下即开

始进行这种析出过程，但由于温度低，一般只能完成析出的初始阶段。有的合

金则要在温度升高，原子活动能力增大以后，才开始这种析出。前者称为自然

时效，后者称为人工时效或回火。高温合金的时效硬化是一个相当复杂的过程，

它不仅取决于合金的组成、时效工艺，还取决于合金在生产过程中所造成的缺

陷，特别是空位、位错的数量和分布等。目前普遍认为时效硬化是溶质原子偏

聚形成硬化区的结果。高温合金在加热后，合金中形成了空位，在淬火时，由

于冷速快，这些空位来不及移出，便被“固定”在晶体内。这些在过饱和固溶

体内的空位大多与溶质原子结合在一起。由于过饱和固溶体处于不稳定状态，

必然向平衡状态转变，空位的存在，加速了溶质原子的扩散速度，因而加速了

溶质原子的偏聚。从而进一步延长时间或升高温度，生成弥散第二相。 
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1.8 研究的目的，内容和意义 

本课题在前人工作的基础上结合国家自然科学基金项目－“粉末冶金铁基

高温合金超微结构控制”开始对粉末冶金铁基高温合金挤压成形及合金在致密

化过程中微观组织的演化进行研究。旨在通过粉末冶金工艺制备含有氧化物成

分的铁基高温合金，探索制备过程中合金微观组织的演化规律，寻求强化合金

基体和改善合金组织的途径。力图得到氧化物析出相弥散分布，晶粒均匀细小，

能在高温下保持力学性能稳定的致密化合金块体。 

具体工作内容如下： 

1、研究粉末的氧化规律，氧在预合金粉中的分布与存在形式以及氧化对于其它

合金元素的影响。 

2、研究不同挤压比对合金致密化程度以及合金组织的影响，讨论挤压过程中颗

粒边界与孔隙的演化以及合金的再结晶行为。 

3、研究不同退火温度对 Fe 基高温合金显微硬度的影响,并分析微观组织及合金

物相的变化情况。 
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第二章 试验过程与方案 

2.1 试验方案的选择与依据 

Fe基高温合金的强化是一个复杂的问题。既可以通过添加W等固溶体元素造

成合金基体晶格畸变形成的固溶强化，也能通过在粉末制备过程中尽可能降低

N，S，P等元素消除有害元素并加入一些有益的稀土元素而造成晶界强化。但通

过第二相强化，尤其是氧化物弥散强化（ODS）无疑是最经济与有效的。因为氧

在铁素体中的溶解度极低（＜7ppm）,普通熔炼方法只会在合金锭中造成宏观的

氧化物偏析，而无法使氧化物均匀分布，所以通过熔炼铸造是无法获得ODS铁基

合金的，采用粉末冶金方法是目前得到ODS铁基合金的唯一手段。而研究粉末氧

化及氧化产物的分布情况，是获得弥散氧化物强化的关键。 

2.2 试验过程 

本试验的实验过程如图2-1所示。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

XRD 

感应炉熔炼 

气雾化 

退火 

配置母合金 

热挤压 

氧化 

SEM 

显微硬度 

TEM 

显微金相 

粉末 

块体 

化学分析 

密度检测 

能谱分析 

图 2-1 试验流程图 

Fig.2-1 Process chart of works 
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2.3 原料 

所采用的体系为 Fe-Cr-W-Ti-Y，最佳成分如下： 

 

 

 

 

元    素 Cr W Ti Y Fe 

最佳范围 13-15 2-4  0.5-0.6 0.25-0.4 余量 

计算成分 14.0 3.0 0.55 0.3 余量 

 

将纯铁（纯度：99.8％），钨铁中间合金（含钨：75％），海绵钛（纯度：

99.9％）和金属钇（纯度 99.9％）按原子百分比 Fe13W3Ti0.55Y0.3 在氩气（纯

度大于 99.95％）保护下感应熔炼（GP-30 高频感应炉）两次制成母合金。具体

进行母合金熔炼时采用的原料成分如下： 

 

 

 

 Fe  Cr  W Ti Y C Si Mn Al 

纯铁 99.88 0.01 － － － 0.002 0.01 0.05 0.01 

金属铬 0.18 99.25 － － － 0.012 0.19 － 0.098 

钨铁合

金 

25 － 74.6 － － 0.15 0.30 0.20 － 

海绵钛 0.08 － － 99.65 － 0.03 0.03 0.01 － 

金属钇 0.03 － － － 99.96 0.015 0.02 － － 

 

通过熔炼制得母合金 8kg，经检测母合金成分达到上述要求。雾化得 Fe 合

金粉。合金元素 Y 的成分控制是一个难点，目前存在两套方案。 

方案 1:将所有合金元素在雾化过程中直接熔化，然后进行粉末的雾化。通

过雾化参数的控制获得要求的粉末粒度。 

方案 2:分别将钛和钇配制成中间合金，然后再与其它合金元素配料，其它

工序与方案 1 相同。钛的中间合金是将钛与钇在小型真空熔炼炉熔化成成分均

表 2-1 合金成分范围 
Table 2-1 The compositon of sample

表 2-2 合金原料及纯度 
Table 2-2 The compositon of raw materials 
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匀的合金，钛含量为 11.79%；钇的中间合金制备方法同钛的合金，钇的含量为

4.58%。采用方案 2 可以更好地控制 Y，Ti 成分。 

2.4 制粉 

本研究采用的是雾化法制取粉末。雾化法属于机械制粉法，是直接击碎液

体金属或合金而制得粉末的方法。应用较为广泛，生产规模仅次于还原法。雾

化法又称喷雾法，可以制取铅、锡、铝、锌、铜、镍、铁等金属粉末，也可制

取黄铜、青铜、合金钢、高速钢、不锈钢等预合金粉末。雾化法包括：（1）二

流雾化法，分气雾化和水雾化；（2）离心雾化法，分旋转圆盘雾化、旋转电极

雾化、旋转坩锅雾化等；（3）其它雾化法，如转辊雾化、真空雾化、油雾化等。

这里采用的是二流雾化中的气雾化。二流雾化法是用高速气流或高压水击碎金

属液流的。需要克服液体金属原子间的键合力使之分散成为粉末，它在雾化过

程中消耗的外力比机械粉碎法小得多。从能量消耗角度上说，雾化法是一种简

便经济的粉末生产方法。雾化过程是复杂的，影响因素很多。气流和金属液流

的动力交互作用越显著，雾化过程越强烈。金属液流的破碎程度取决于气流的

动能，特别是气流对金属液滴的相对速度以及金属液流的表面张力和运动粘度。

在其它条件不变时，金属液的表面张力愈大，粉末成球形的愈多，粉末粒度也

较粗。金属液过热温度愈高，细粉末产出率愈高，愈容易得到球形粉末。金属

液流股直径越细，所得细粉末也越多。为控制粉末的粒度与形状，除了上述主

要参数外，还要考虑喷射参数，聚粉装置参数的影响。综合考虑了以上因素，

本研究采用英国 PSI公司生产的紧耦合惰性气体雾化设备制备 Fe基高温合金粉

末。相比于非限制式喷嘴的结构设计，紧耦合喷嘴传递气体到金属液流的能量

更大，能更有效地将液流破碎成细小液滴，因此细粉的产出率高。将母合金置

于刚玉坩锅内，在雾化前重熔，熔液达到一定过热度之后进行氩气雾化，喷嘴

直径 2.5mm。雾化温度为 1650℃，氩气压力为 3.5MPa。粉末在充满惰性气体

的密闭环境中收集和筛分。得到的粉末形貌如图 2-2 所示：粉末的形貌特征为

球形，表面光滑，存在卫星粉末结构，粒度多在 20-70 微米之间。 
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采用 2.4 节所提到的两种方案所得粉末颗粒的粒度分布如表 2.3 所示： 

 

 

 

 

2.5 挤压 

压挤工艺是金属压力加工业中采用已久的一项加工技术。压挤工艺在粉末

冶金中的应用已有 50 多年历史。应用在粉末冶金中的压挤技术通常称为挤压成

形。粉末挤压成形是指粉末体或者粉末压坯在压力的作用下，通过规定的挤压

模嘴挤成坯块或制品的一种成形方法。按照挤压条件的不同，可分为冷挤法和

热挤法。粉末热挤是指金属粉末压坯或粉末装入包套内加热在较高温度下压挤。

热挤法能够制取形状复杂性能优良的制品和材料。 

粉末挤压法的特点是能挤出壁很薄直径很小的微型管；能挤压形状复杂，

物理、力学性能优良的致密粉末材料；在挤压过程中压坯横断面不变，因此在

一定的挤压速度下制品纵向密度均匀，在合理地控制挤压比时制品的横向密度

也是较均匀的；挤压制品的长度几乎不受挤压设备的限制，生产过程具有高度

粒度组成(目) -20+100 -100+200 -200+325 -325 

方案 1 22.5 17.6  25.0 34.9 

方案 2 20.1 19.3 27.1 33.5 

图 2-2 雾化粉末的表面形貌 

Fig.2-2 Surface morphology of as-atomized powder

表 2-3 两种方案所得粉末的粒度分布 
Table 2-3 Particle size distribution of powder using different method 
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的连续性；挤压不同形状的异形制品有较大的灵活性，在挤压比不变的情况下

可以更换挤压嘴；增塑粉末混合料的挤压反料可以继续使用。 

热挤法可分为非包套热挤和包套热挤两种形式。粉末热挤把成形与烧结，

热加工处理结合在一起，从而直接获得物理力学性能较佳的制品。热挤法能够

准确地控制制品的成分和合金的内部组织。 

本研究中的包套高 50mm、外径 30mm、内径 26mm，采用 45＃钢作为包

套材料。粉末装入包套后在真空度 10－2pa 下抽气 2 小时。挤压模具材料为 H13

耐热钢。挤压时采用的挤压设备为 500 吨水压机，采用石墨作为润滑剂。挤压

之前，包套需要在 1250℃下加热半小时，同时模具也需要加热至 400℃左右以

抑制挤压过程中包套的过快散热。 

 

2.6 热处理 

本实验中，在真空下的热处理部分，需待炉温降至 10℃左右后才允许出炉，

这样会由于冷却时间过长，从而影响实验的效果。因此，采用了石英封管的装

置(图 2-3)，进行了合金真空下的热处理实验。 

首先，将试样放在预先定做的耐高温石英管内，用专门的抽真空设备对石

英管内抽真空，真空度达到 3.7×10－4pa 后，在高温下将管口封合。再按照正常

的热处理程序进行热处理。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
图 2-3 石英封管装置 

Fig2-3 a device using sealed quartz glass
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2.7 性能测试及组织分析 

2.7.1 氧含量分析 

用美国LECO公司生产的TC-436氮氧测定仪对母合金进行氧含量分析。 

2.7.2 成分分析 

用美国热电IRIS Advantage 1000等离子体发射光谱仪（ICP）检测母合金的

成分。 

2.7.3 显微硬度 

    采用日本岛津HMV–2显微硬度仪对合金薄带样品的显微硬度进行分析

检测。 

2.7.4 密度测试 

采用阿基米德法测试了合金的密度。测量密度的最可信赖的方法就是将试样

在空气中和在已知密度的液体中称量，应用阿基米德原理，采用排水法测量由测

得的试样重量求得密度ρ及致密度。 

2.7.5 X 射线衍射 

采用日本理学公司生产的Rigaku D/max 2550VB+ X-ray衍射仪对试样进行物

相结构组成分析。 

2.7.6 扫描电子显微镜  

采用JSM-6360 LV扫描电子显微镜观察试样的微观组织结构，并用附带的能

谱仪进行微区能谱分析。 

2.7.7 金相观察 

可按图 2-4 所示步骤制备金相试样。实验所采用的腐蚀液为:70%酒精＋20

％HCl＋10％HNO3，腐蚀时间为 50 一 60s。 
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2.7.8 透射电镜观察 

透射电镜重点观察铁基合金孔隙，位错，晶界及弥散相等微观结构。透射

电子显微镜样品的制备过程是，经线切割切取 0.4mm 厚的薄片，在用丙酮或酒

精去除试样表面的油污后，用机械方法研磨至 100μm 左右，用金相砂纸磨至

50－60μm，然后将研磨好的样品切成直径为 4mm 的小圆片，在 GATAN 离子

减薄仪上进行离子减薄。减薄参数为:电压 6kV，电流 0.2mA，入射角为 7-15○
。

借助 JEM－3010 型透射电子显微镜对合金中的缺陷，晶界与第二相等微观组织

进行观察。 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 2-4 金相制样流程 
Fig2-4 Flow chart of preparation of metallographic 

specimen 
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第三章 Fe 基合金粉体氧化行为研究 

3.1 引言 

Fe基粉末冶金高温合金的主要强化方式为合金中 Ti，Y氧化物的弥散强化。

这些氧化物一般是通过 MA 方法后，在致密化过程中引入合金基体的。M.J. 

Alinger[57]等认为，在球磨过程中，氧化物弥散相的主要成分，O，Ti，Y 等元

素主要是以原子形式存在于合金基体中。而在进一步的致密化过程中，它们会

发生结合并且从基体中析出。MA 方法的实质是通过氧化物的破碎和基体中大

量缺陷的产生，使氧原子在基体内部产生过饱和固溶，并在进一步的致密化成

形过程中与某些合金元素作用生成氧化物，从而弥散在基体中。M. K. Miller[35]

认为，氧在合金基体中与 Ti，Y 等结合，可以产生 TiO2＋,YO＋
等以离子形式存

在，从而表现出更大的固溶度。利用这一点，通过氧化手段，在含 Y，Ti 的合

金中适当控制温度，时间等参数可能会使 O 原子通过扩散大量进入合金基体中，

形成过饱和固溶体。将会为下一步的弥散强化创造条件。 

3.2 试验过程 

将纯铁（纯度：99.8％），钨铁中间合金（含钨：75％），海绵钛（纯度：

99.9％）和金属钇（纯度 99.9％）按原子百分比 Fe13CrW3Ti0.55Y0.3 在氩气（纯

度大于 99.95％）保护下感应熔炼（GP-30 高频感应炉）两次制成母合金。为降

低合金杂质含量，炉膛预先抽真空至 1×10－2Pa。将母合金进行氩气雾化，雾化

温度为 1650℃，氩气压力为 3.5MPa。粉末在充满惰性气体的密闭环境中收集

和筛分。在 500℃下，空气中对粉末进行取不同时间（2－16 小时）进行氧化处

理。在 650－750℃下，进行 2 小时氧化处理。对雾化粉末的表面形貌及内部显

微组织和物相结构进行了检测。对经氧化的粉末进行了氧含量检测及物相分析

并对粉末断面进行了能谱分析。 

 

3.3 试验结果与讨论 

3.3.1 氧化时间的影响。 

(1)试验结果 
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图 3-1 为原始粉末在 500℃下的氧化曲线。由图中看出，在此条件下，合金

粉末的氧含量与氧化时间大体呈线性关系。要使粉末中氧含量达到 0.3wt%左

右，需氧化 6 小时以上。 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 3-2 是对样品进行的物相分析。由本图看出当氧化时间在 2 小时以下时，

粉末物相为较为纯的铁素体相，当氧化时间达到 4 小时后，开始出现一个小的

Fe2O3 峰。随着时间进一步延长，此峰开始变得明显。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图3-1粉末500℃下, 氧化时间与含氧量的关系

Fig.3-1 Effect of oxidation time on oxygen 
content of the powder heated at 500℃. 
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图 3.3 是氧化 4 小时后，粉末颗粒的断面形貌。由图中可以观察到某些颗

粒的边缘出现了一圈细碎的区域将整个颗粒包围。这是由 Fe2O3 组成的疏松氧

化层。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
图 3-3 500℃氧化 4 小时后粉末的断面形貌 

Fig3-3 cross-section patterns of the powder oxidized under 
500℃ for 4 hours. 

图 3-2 500℃下，氧化粉末 XRD 物相分析（氧化时间:a－1 小时，

b－2 小时，c－4 小时，d－8 小时，3－16 小时） 

Fig.3-2 X-ray diffraction patterns for the powder oxided at 500℃
（oxide time: a-1h, b-2h, c-4h, d-8h, e-16h） 
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图 3-4 就是在 500℃下氧化 8 小时后的粉末颗粒剖面图。比较氧化 4 小时的

情况。粉末氧化的趋势更为明显。颗粒边界出现了明显的氧化层并伴随剥离的

趋势。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

（2）讨论 

在合金体系 12YWT 中，氧化物弥散相的大小与分布情况对于合金的力学

性能起了关键性的作用。氧化时间与氧化温度是这一过程最重要的两个参数。

氧原子在铁素体基体中是以间隙固溶体形式存在的，其机制也属于典型的间隙

机制，即处在间隙位置的原子从一个间隙位置跳到邻近的另一个间隙位置上去。

因此提高氧化温度和延长氧化时间都会有利于扩散的充分进行。通常间隙原子

的扩散激活能是很低的。因此控制合适的氧化温度及时间能够使基体中氧原子

实现均匀扩散。氧化 2 小时左右，合金内氧成分达到 0.2％，已经远高于它在铁

素体的固溶度。而在此情况下观察不到氧化物衍射峰。可能的原因是，氧在基

体内与 Y，Ti 等原子结合形成了复合离子或细小氧化物，从而表现出较大的固

溶度。 

3.3.2 氧化温度的影响 

（1）试验结果 

进行粉末内氧化处理的中心任务就是控制参数在尽可能使氧原子扩散均匀

的同时严格控制粗大氧化层的产生。经过尝试，发现适当提高温度并严格控制

图 3-4 500℃氧化 8 小时后粉末的断面形貌 

Fig3-4 cross-section patterns of the powder 
oxidized under 500℃ for 8 hours. 



中南大学硕士学位论文                          第三章  Fe 基合金粉体氧化行为研究 

                                            30

氧化时间可以有效抑制氧化层的产生。将氧化时间缩短为 0.5h，研究不同温度

的氧化情况。如下表所示， 

 

 

 

氧化温度（℃） 650 700 750 

氧含量（wt％） 0.27 0.32 0.39 

 

 

选取在 700℃经过 30min 氧化后得到氧含量 0.32wt%的粉末。图 3-5 是氧化

后粉末颗粒的剖面扫描电镜照片。从本图可以看出，粉末颗粒边界清晰，未产

生明显的氧化层。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

（2）讨论 

 

 

 

 

 

 

通过进一步的能谱实验表明，颗粒内部与边界处 O 含量接近，氧原子得到

了均匀的扩散。颗粒抛面的显微硬度为 180HV，这与未渗氧之前的颗粒显微硬

度接近。反映出颗粒内部虽然引入了固溶体形式存在的氧原子，但很可能并未

析出弥散相从而以弥散强化的形式表现出更高的硬度。 

 

图 3-5 粉末断面形貌 
Fig3-5 cross-section patterns of the powder
 

表 2-1 氧化温度与氧含量的关系。 
Tab.2-1 Effect of oxidation temperature on the oxygen content. 
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3.4 对粉体中氧元素存在状态的分析 

根据 Fe－O 相图，常温下 O 在铁素体中的溶解度小于 7ppm。固溶度如此

低的原因的原因来自于晶体结构的匹配问题。非金属在金属中的固溶不可能以

置换固溶体形式存在而只可能是间隙式固溶。氧原子的半径为 0.060nm，而α

铁的四面体空隙半径为 0.037nm，错配度δ=0.62。两者存在较大偏差，因此氧

固溶于铁素体基体中会产生较大的晶格畸变能。由式（3.1）[57]可估算氧原子固

溶所产生的晶格畸变能。 

                               

 

其中 G 为基体剪切模量，R0 为溶剂原子半径，δ为固溶原子错配度。在铁素体

中 G＝4.3×1010pa，R0＝1.24×10－10m。代入上式可算得晶格畸变能 W 为 9.5eV。

考虑到已经进入基体四面体空隙的氧原子，会与相邻的 Fe 原子结合，释放出结

合能并以此补偿 O 原子固溶所产生的晶格畸变能。其结合能可以用 Fe－O 键能

估算。查阅相关物理化学手册可得 Fe－O 键能为 4.2eV，由化学价态可知，一

个氧原子可与周边的两个铁原子键合，因此总的结合能 E 结合为 8.4eV。很明显，

在此情况下，氧与铁的结合能并不能抵消氧原子固溶所造成的晶格畸变能。因

此，在平衡状态下，含量 0.1wt％以上的氧原子是不可能溶于铁素体基体中的。

在某些特殊条件下，如经过高能球磨，氧能以原子形式作为过饱和固溶体存在

于合金基体，这一点也正是 MA 能够在合金中引入氧化物弥散相的基础。而不

同于 MA 中，合金基体的高能状态，在普通状态的铁素体中，过饱和状态理应

是难以长期存在的，它必然倾向于与合金中的金属元素形成氧化物。 

直接对雾化粉末进行氧化 2 小时左右，合金内氧成分达到 0.2wt％，已经远

高于它在铁素体的固溶度。而在此情况下观察不到氧化物衍射峰。这一试验现

象暗示氧在这种情况下依然是以一种固溶体的形式进入合金基体中。仿照上面

的分析，假设在氧原子周围的四个原子中，一个铁原子被钛原子所置换。由于

结合能的因素，氧原子自然倾向于与这个钛原子键合，而 Ti－O 键的键能为

6.9eV。此时总的 E 结合＝6.9＋4.2＝11.1eV＞W。此时 O 原子固溶所产生的晶格

畸变能已经可以完全为原子的结合能补偿。氧原子的固溶因此可以顺利进行。

同样地，可以讨论氧原子周围四个原子中，一个铁原子被钇原子所置换的情况。

Y－O 键的键能为 7.4eV。此时总的 E 结合＝7.4+4.2＝11.6eV＞W。同样地，氧原

子固溶所造成的晶格畸变能在此时得到完全补偿。 

23
038 δπGRW = （3.1）
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通过上述分析，可以得出结论：当α铁素体基体中任意一个四面体空隙的

顶角包含一个 Y 或 Ti 原子，氧原子进入此四面体后所造成的晶格畸变可以得到

完全补偿。因此，理论上说此时，氧在铁素体基体中的最大溶解度可以达到合

金中所含 Y，Ti 原子百分比的总和。在本体系合金中，Y、Ti 的原子百分比分

别为 0.20at％和 0.65at％。所以氧在理论上的最高固溶度可达 0.85at％,相当于质

量分数 0.24wt%。 

由于氧原子与 Y、Ti 之间较大的结合能，当原子进行扩散时，需要破坏 Y

－O 键与 Ti－O 键，从而要消耗巨大的能量。事实上，这样一种扩散方式可以

说是不可能的，Ti－O 或者 Y－O 作为一个整体进行扩散在能量上甚至更有利。

这一扩散形式的结果就是，氧在基体内与Y、Ti等原子结合形成了M. K. Miller[35]

所提到过的复合离子。即使不需要破坏 Y－O 键与 Ti－O 键而进行复合离子的

扩散，毫无疑问由于这种扩散涉及到两个原子的共同运动，扩散的进行也是困

难的。因此，虽然 Y2O3 与 TiO2 都具有很高的标准生成吉布斯自由能（－

434.19KJ/mol 与－221.4KJ/mol）,这种复合离子式的固溶状态却可以长时间稳定

存在。这一分析与氧化颗粒内部并未出现弥散强化的试验结果符合得很好。 

氧化时间进一步增加，氧的这种存在形式将会被更稳定的 Fe2O3 等形式取

代甚至有可能形成 Cr2O3 致密氧化层。在 500℃长时间氧化，最终会形成 Fe2O3，

这种氧化物粗大稳定，形成后会作为一种疏松的氧化层包在粉末颗粒外部。而

氧化时间较短，氧将有可能与合金中其它元素结合，并可能以固溶体形式分布

于粉末颗粒内部。 

事实上，不仅通过雾化粉的氧化处理，可以在合金基体中引入弥散分布的

氧原子。在雾化过程中通过在惰性气体气氛中掺入一定浓度的氧气，并合理控

制其它雾化参数，同样有可能在合金基体中引入氧原子。并且可以预见的是，

由于雾化过程更为迅速，其它气体杂质较少，通过雾化手段能够得到过饱和氧

含量更高，氧原子分布更为弥散的预合金粉。 

通过上述分析，为使固溶形式的氧原子以 Ti、Y 氧化物的形式析出，从而

使合金获得弥散强化。就必须 a）合理控制温度和氧化时间，防止铁、铬氧化

物的形成，促进氧原子扩散；b）降低氧原子的扩散激活能，使以固溶复合离子

形式存在的氧原子能够发生一定程度的富集，从而为第二相的析出创造条件。

在随后将要进行的包套热挤压成形过程中。较高的挤压温度有利于氧原子的扩

散；密封的包套限制铁、铬的氧化；大的塑性变形产生高密度的位错为氧原子

的扩散提供快速通道；回复与再结晶过程增加基体中的晶界与亚晶界的数量，

同样可以促进氧原子的扩散。因此，进行包套热挤压，是获得氧化物弥散强化

相的一种可能途径。 
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3.5 本章小结 

1 在 500℃左右氧化时，粉末含氧量与氧化时间大体呈线性关系。氧化物的

形态受氧化时间影响明显。当氧化时间超过 8 小时，合金中的氧主要以 Fe2O3

形式存在，这种氧化物主要以氧化层的形式包覆在粉末颗粒表面。 

2 提高氧化温度而缩短氧化时间，可以抑制 Fe2O3 氧化层的形成。在 700℃

氧化半小时就可以得到氧含量 0.3wt％并且分布于颗粒基体内部。 

3 氧化可以造成粉末中 Ti，Y 原子的偏析，这两种原子倾向于向氧含量高

的区域扩散，并可能与氧原子结合形成了细小的氧化物。 
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第四章 Fe 基合金粉体的热挤压行为研究 

4.1 引言 

热挤压是决定 Fe 基高温合金的组织与性能的关键过程。本章主要分析了不

同挤压比对于合金致密化的影响。得到了充分致密化的挤压块体。讨论了挤压

过程中，合金微观组织的变化情况。从而为制备得到组织致密、性能优异的 Fe

基高温合金奠定基础。 

热挤压等致密化是指 ODS 高温合金一般采用热挤压工艺固结手段，通过将

粉末包套直接挤压成形，或将合金化粉末密实后再进行二次挤压成形。挤压温

度、挤压比和挤压速度是影响合金性能的重要因素 ，通常希望在低的挤压温度、

大的挤压比和高的挤压速度下挤压，以便在合金内建立足够高的储能，经二次

再结晶处理后得到粗大的柱状晶组织，有利于提高合金的高温蠕变性能。挤压

温度、挤压比和挤压速度三者之间是相互影响的，在一定的挤压温度下，挤压

比越大，则挤压速度越小，有时还会造成“闷车”现象，所以在选择工艺参数

时，必须综合考虑上述三者的影响。形变加工过程中，工艺参数的选择原则与

上述相似，否则就得不到理想的组织和性能。再结晶退火处理是 ODS 高温合金

必须的工艺，一般是为了消除形变加工的残余应力和得到粗大的柱状晶组织。

由于挤压成形所得块体一般致密化程度较高，密度基本接近理论密度。所以改

善挤压后合金的组织形态，是致密化研究的重点。 

 

4.2 试验过程 

 

 

实验用粉末成分为（wt％）：Cr13.15, W3.30, Ti0.43, Y0.44, O0.3, Fe 余量。

是将纯铁（纯度：99.8％），钨铁中间合金（含钨：75％），海绵钛（纯度：99.9

％）和金属钇（纯度 99.9％）按原子百分比 Fe13W3Ti0.55Y0.3 在氩气（纯度大

于 99.95％）保护下感应熔炼（GP-30 高频感应炉）两次制成母合金。通过惰性

气体雾化而成。对铁合金粉进行了 700℃，0.5 小时在空气中的氧化处理后，将

粉末装入φ30×50 包套中，先在真空度 10－2pa 下抽真空 2 小时。1250℃下加热

半小时小时后，在 150kN 挤压力作用下通过热挤成形。挤压时，模具采用石墨
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润滑，并加热到 300℃。分别在 750－1250℃ 取不同温度对试样进行 2 小时真

空退火，并空冷。在此基础上对所得样品进行了显微硬度测试。通过金相显微

分析及扫描电镜等手段对所得材料的组织结构进行了观察。 

4.3 试验结果与讨论 

4.3.1 挤压比对合金致密化影响 

（1）实验结果 

测得挤压比 3:1、6:1 与 9:1 所得块体密度分别为 7.57×103kg/m3、7.75×

103kg/m3、7.75×103kg/m3。图 4-1（a，b）分别为挤压比 6:1 与 3:1 时挤压后块

体的横截面显微电镜照片。图 a 可以观察到清晰的颗粒边界。而在图 b 中，已

经看不到连续的颗粒边界，而是在原先颗粒边界附近出现一些连续排列的孔隙。

表明致密化已经进行到了较高的程度。对挤压比 3:1 所得块体颗粒界面处用能

谱分析还可发现有 Ti、Y 氧化物富集。而 6:1 挤压比的块体中与原颗粒界面相

对应的孔隙附近的能谱分析也观察到了这种 Ti、Y 氧化物的富集。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 4-2 是挤压比 3:1 得到块体的金相图片，由图中还可以清楚地观察到原有

的粉末颗粒, 且呈比较标准的球形。在颗粒内部还可以看见比较大的晶粒以及

孔隙。 

 

 

图 4-1 挤压态横向组织的 SEM 照片（a 挤压比 6：1，b 挤压比 3：1） 
Fig4-1 stereoscan photogragh of as-extrusioned alloy in transverse direction(of a 

6:1 and b 3:1 extrusion ratio ratio) 

a b
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图 4-3 为挤压比 6：1 时块体横切面的金相照片，图中观察不到一种规则的

粉末颗粒。球形的颗粒状组织在挤压过程中遭到完全破坏。取而代之的是块状

的细小颗粒。颗粒的形状极其不规则。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

aaf 

图 4-2 合金挤压态横切面金相组织（3:1 挤压比） 
Fig.4-2 Metallurgic structure of as-extrusioned alloy in transverse 

direction(of 3:1 extrusion ratio) 
 

图 4-3 合金挤压态横切面金相组织 
Fig.4-3 Metallurgic structure of as-extrusioned alloy in transverse direction 
 

a b
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（2）讨论 

从不同挤压比挤压出的块体显微组织的对比可以看出，挤压比的大小对于

合金致密化具有重要的影响。从颗粒边界的消失这一点来看，只有当挤压比达

到一定程度，粉末颗粒边界才能消失，从而真正实现致密化。热挤压的过程与

烧结过程不同。对于典型的烧结过程，在烧结后，烧结体的强度增大，首先是

颗粒间的联结强度增大。在粉末或粉末压坯内，颗粒间接触面上能达到原子引

力作用范围内的原子数目有限。但是在高温下，由于原子振动的振幅加大，发

生扩散，接触面上才能有更多的原子进入原子作用力范围，形成粘结面，并且

随着粘结面的扩大，烧结体强度增加，密度增大。粘结面扩大进而形成烧结颈，

使原来的颗粒界面形成晶粒界面。由于烧结颈长大，颗粒间原来相互连通的孔

隙逐渐收缩成闭孔。热挤压与烧结过程的差别主要在于施加了一个大的三向压

应力。作用时间的减少，没有充分的时间进行扩散。大的压应力，对于烧结的

作用主要有两点：首先，它可以使颗粒发生塑性变形，从而大大增加颗粒间的

接触面积，这一点在图 4-4 中表现得很明显。接触面的增大，使得原子的扩散

更加容易，从而在动力学上促进了界面消失过程。另外，粉末颗粒界面原子扩

散的一个重要驱动力是粉末颗粒内部晶格畸变的消除。挤压时巨大的压应力，

将极大地加剧粉末基体的晶格畸变，从而使得扩散的驱动力增加。因此挤压力

的大小必然要超过一个值，从而可以使它抵消时间缩短的不利影响。而挤压比

的增大，可以增加热挤压过程中压坯所受的三向压应力。因此，只有当挤压比

足够大，才能使扩散充分发生，从而使颗粒边界消失。通过颗粒界面的消失，

原来偏聚于此处的 Y，Ti，O 等元素有可能重新进入基体内，并且将会较为均

匀地分布。这将有可能提高块体的力学性能。 

4.3.2 颗粒界的消失与空隙演化 

（1）实验结果 

图 4.4 是块体中孔隙的形貌。由图中可以看出大部分孔隙直径在 0.5μm 左

右。这些孔隙大体可以分为两类: 一类排列较为规律，呈现链状结构。另一类

排列较为杂乱无序。 
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图 4-6 是用 TEM 观察到排列得十分紧密的一组孔隙。这里也可以反映出链

状分布的孔隙与原来颗粒边界的一种“遗传”关系。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 4-4 挤压比 9：1 所得块体横切面上的孔隙 
Fig.4-4 Void on the cross section of the bulk extrusioned at the extrusion ratio 9:1.

图 4-5 用透射电镜观察到的由许多孔隙组成的孔隙列 
Fig.4-5 An arrow consists of many voids observed by TEM
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（2）讨论 

对于 ODS 合金中存在的孔隙，Hedrich[62]与 Chen[63]等人认为，它们来源于

粉末制备过程中（MA 过程）所吸收的 Ar 气。而 Bennett[64]等认为它们来自氧

化的过程或是粉末表面吸附的水蒸气。 

本研究中得到的挤压块体中的孔隙具有显著的“遗传性”。结合之前对挤压

比 3：1 所得块体颗粒界面与 6：1 挤压比的块体中与原颗粒界面相对应的孔隙

附近的能谱分析都观察到了类似的 Ti、Y 氧化物富集。进一步反映出很多是由

原来的颗粒边界直接转变而来。这样转化而来的孔隙一般大小都为 0.5μm，形

状为比较规则的球状，并且沿着原来边界的位置呈链状分布。这与烧结得到的

孔隙不同。在烧结过程中，孔隙随时都在变化，由孔隙网络逐渐形成隔离的闭

孔，孔隙球化收缩，少数闭孔长大。连通孔隙的不断消失与隔离闭孔的收缩是

贯串烧结过程中组织变化的特征。前者主要靠体积扩散和塑性流动，表面扩散

和蒸发凝聚也起一定的作用；闭孔生成后，表面扩散和由一般是先形成烧结颈，

再通过烧结颈的长大，颗粒表面的空位向颗粒内部晶界处扩散而使合金致密化，

使孔隙闭合并缩小。这样得到的孔隙大小会很不均匀，在排列方位上也不会有

很明显的规律性。而通过热挤压形成的孔隙，与之明显不同。在热挤压过程中，

颗粒首先发生变形，颗粒之间充分接触，从而形成一层大小均匀的界面层。烧

结颈只需通过原子沿着颗粒界面的二维扩散而长大，而不再需要经历一个蒸发

－凝聚的过程。这将使致密化速度大大加快。 

这样明显的合金块体至少存在两类孔隙。第一种是在致密化过程中，通过

颗粒界面消失而残留下来的一部分所产生的孔隙；第二种是粉末雾化与氧化过

程中产生的，曾经分布于粉末颗粒内部的孔隙。 

4.3.3 挤压过程后的组织与再结晶 

（1）实验结果 

图 4-7 为一个清晰的三叉晶界，它的出现是动态再结晶的典型标志。 
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图 4-8 显示的是再结晶所产生的新晶粒，晶粒尺寸在 2μm 左右。晶界平直，

晶粒排列整齐。与正六边形相比较，晶粒延挤压方向稍有拉长，但仍结晶等轴

晶。 

 

 

 

 

 

 

 

图 4-7 透射电镜观察到的合金块体中的三叉晶

界（挤压比 9：1）。 
Fig.4-7 The trifurcate grain in the alloy bulk 

observed by TEM(extrusion ratio 9:1). 
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图 4-9 是挤压比 9：1 的中心部位的块体纵向组织。可以清楚的发生再结晶

的区域与普通显微状晶粒明显不同。其颜色较浅，长径比小得多。边缘处的组

织，与中心处不同的是，浅色区域晶粒的长径比比较大。在最靠近边缘处有大

范围且连续的浅色带出现。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 4-8 挤压态合金中通过再结晶生成的晶粒(挤压比 9：1) 
Fig.4-8Grains produced by recrystallization in the 

as-extrusioned alloy(extrusion ratio 9:1) 
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（2）讨论 

再结晶是通过形核和长大来消除型变和回复基体的过程。一般而言，这个

过程包括一段孕育期，然后在某些有利位置形成基本上无应变的晶核。晶核通

过大角度界面迁动而长大。再结晶的驱动力是回复后还没有释放的那部分储存

能。再结晶的动力学与相变动力学相似，再结晶的等温动力学曲线具有典型的

S 型特征。即在再结晶退火开始时有一段孕育期，然后再结晶速度逐渐增加，

一直增至某一近似恒定的速度，最后速度又逐渐下降。 T.S.Chou[16]认为，通常

冷加工状态的金属发生再结晶是由于加热到一个足够高的温度使得高能晶界能

够发生移动，并且扫过合金点阵从而得到等轴晶。但是在某些特殊情况下，也

可能获得具有方向性的再结晶颗粒。这种具有方向性的再结晶组织与定向凝固

组织相类似。通常用机械合金化得到的 ODS 铁基合金在再结晶方面的特性有：

再结晶温度很高，可达到 0.9Tm，而普通合金一般是 0.6Tm，再结晶一旦开始就

会很快完成[17]。粗大的柱状晶对于材料的高温抗蠕变性能是有利的，而在某些

情况下，又需要得到等轴状的组织。 

由透射电镜可以直接观察到刚发生再结晶的晶粒。它的典型特征是晶界平

直。在金相中所观察到的颜色较浅的颗粒应该正是发生了再结晶的晶粒，主要

的判断依据是：第一，其长径比与其他纤维状颗粒组织相比小了很多，这一点

在中心处表现得更加明显；第二，其尺寸较纤维状颗粒大；第三，再结晶后的

晶粒由于位错等缺陷密度的减小，其抗腐蚀液腐蚀的能力增强，因此在金相照

片中会呈现较浅的颜色。 

在中部与边缘处金相组织的差异是由再结晶的特性决定的。由于再结晶过

图 4-8 合金金相组织（a 中间，b 边缘） 
Fig.4-8 metallurgic microstructure of alloy(a: at cental, b:at margin) 

a b
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程的驱动力是基体中位错等缺陷的消除所释放的内能。因此，再结晶对应力状

态十分敏感，应力越大就会产生越多的位错，从而增大再结晶的驱动力。在挤

压过程中应力分布是不均匀的，靠近边缘会受到更大的压应力，因此再结晶更

容易发生。这也许是在边缘部位出现粗大而连续的再结晶区域的原因。 

4.4 本章小节 

（1）对进行过氧化处理的粉末进行挤压比为 3：1 的挤压时，通过颗粒的

塑性变形，相邻颗粒间达到完全接触，可以观察到清晰的颗粒边界。Ti、Y 氧

化物有在颗粒边界偏聚的现象。 

（2）挤压比对致密化过程具有重要影响。当挤压比达到 6：1 以上时，颗

粒边界消失。原有的边界位置可以观察到链状分布的孔隙。这些孔隙大小一般

都为 0.5μm，形状规则。 

（3）挤压过程伴随有明显的再结晶。这种挤压中的动态再结晶，所得到的

晶粒并不是完全的等轴晶，部分晶粒会延挤压方向产生伸长。 
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第五章 合金的高温热处理研究 

5.1 引言 

    经过热挤压，可以得到致密的铁基高温合金 Fe12CrWTiY。要使合金应用于

更广泛的领域，就必须进一步研究它在高温下的力学性能以及位错、晶界等微

观组织在高温下的演化情况，通过改善组织与控制第二相的析出等方式来获得

更优异的性能。 

5.2 试验过程 

实验用粉末成分为(wt％)：Cr13.15, W3.30, Ti0.43, Y0.44,O0.3 Fe 余量通过

惰性气体雾化而成。铁合金粉进行了氧化处理后，将粉末装入φ30×50mm 包

套中，先在真空度 10－2pa 下抽真空 2 小时，然后在 1250℃下以 6：1 挤压比热

挤成形，得到φ10 的棒材，在 750－1250℃ 进行 2 小时真空退火，并空冷。对

所得样品进行了显微硬度测试，通过金相显微分析及扫描电镜等手段对所得材

料的组织结构进行观察。 

 

5.3 试验结果 

 

5.3.1 退火温度对块体显微硬度的影响 

在不同温度下真空退火并空冷，检测所得试样在纵向上的显微硬度。图 5-1

显示了退火温度对显微硬度的影响。由图 5.1 中可以看出，样品在 1100℃以下，

显微硬度稳定保持在 250－300HV 左右，与挤压态时合金的显微硬度 260HV 接

近。然而从 1100℃开始，显微硬度急剧上升，到 1250℃达到 650HV。而普通

的 Fe 基合金在这一温度通常会发生强烈的再结晶，造成晶粒长大从而使合金基

体的软化。因此，这一现象显然与普通合金的热处理温度与力学性能关系不符。 
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5.3.2 相结构分析 

 

对经过 1100℃，1200℃和 1250℃退火后的样品进行相结构分析。如图 5-2

所示 
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图 5-1 退火温度对试样显微硬度的影响 
Fig.5-1 effect of the annealing temperature on microhardness 
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在 1100℃和 1200℃退火后的样品中，合金基体相为铁铬铁素体α相，其衍

射峰基本上保持一致。而在 1250℃退火后的样品，衍射峰发生明显变化，基体

相为奥氏体γ相。从本图可以看出，经过两个小时的退火后，原有的铁素体相

峰几乎已经完全消失。 

 

 

5.3.3 合金组织的变化 

图 5-3 为经过 6：1 挤压比的热挤压显微组织。从图中可以看出，晶粒经过

挤压变形呈现细长条形纤维状结构，其横向直径 10μm，而长度都远大于 300

μm，因此长径比在 30：1 以上。经过热挤压，材料基本达到了致密化。 

图 5-2 合金在不同退火温度下退火 2 小时后的物相分析结果（退火温度：a-1100
℃, b-1200℃，c-1250℃） 

Fig.5-2 X-ray diffraction patterns for the alloys anneal under different temperature 
for 2 hours( annealing temperature: a-1100℃, b-1200℃，c-1250℃) 
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图 5-4 中 a－d 分别为样品经过 1100℃，1150℃，1200℃，1250℃下退火 2

小时后的显微组织。从图中可以看出，在随之进行的退火过程中，一方面，在

垂直于挤压方向上颗粒发生粗化，而平行于挤压方向变化不大。然而当到达1250

℃时，在平行于挤压方向，发生了晶粒的等轴化与粗化，原先的纤维状和柱状

的晶粒体系遭到完全破坏。 

 

 

 

 

 

 

 

 

                                             

 

图 5-3 试样挤压态的显微组织 
Fig5-3 Microstructure of the as-extrusion sample 
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5.4 讨论 

众多文献报道过 ODS 铁素体合金在 700－800℃附近能够抵抗再结晶软化
[13,14]，一般超过 1100℃，屈服强度开始大幅度下降。这与本实验中观察到的显

微硬度的变化规律相反。这一现象，显然无法用普通的回复－再结晶行为来理

解：即使合金中的某些弥散相能够通过对位错的钉扎效应来延缓回复与再结晶

的发生，这一般也只能使合金屈服强度等机械性能指标在一定温度范围内维持

图 5-4 退火态样品的显微组织（a 1100℃退火态组织 b 1150℃退火态组织 c 

1200℃退火态组织 d 1250℃退火态组织） 

Fig.5-4 X-ray diffraction patterns for three samples(a Microstructure of the sample 
annealed at 1100; b Microstructure of the sample annealed at 1150℃; c 

Microstructure of the sample annealed at 1200℃; d Microstructure of the sample 
annealed at 1250℃) 

a b

c d
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在一个比较稳定的水平，而使的它随温度升高而升高的可能性较低。 

在 1100℃以下时，随着退火温度升高，细小纤维状组织保持良好，未发生

强烈粗化。在这一阶段的合金显微硬度保持在一个稳定的状态，并未发生退火

软化。这表明本合金与 ODS 合金类似，在高温下能够有效地抵抗退火软化。从

侧面反映出，本合金内部可能也具有与 ODS 合金类似的弥散相，从而对高温下

位错的运动产生钉扎作用。 

然而当温度进一步升高到 1250℃以上时，一般的 ODS 合金中氧化物弥散

相开始粗化，钉扎作用减弱，从而开始软化。而在本实验中，与这种趋势相反，

合金显微硬度出现了急剧上升。 

相结构分析的结果证实了在 1200℃以上退火会产生一个相变过程。这一相

变的产生温度，恰好与微观组织的大幅度等轴化相吻合。在金相观察中，可以

发现，当 1250℃组织的大规模等轴化倾向。从这一现象，可以推测这一相变为

一种形核长大的动力学过程。 

但是，详细考察显微硬度与退火温度的关系可以发现：显微硬度的大幅上

升开始于 1100℃。而在这一温度下，相变与微观组织等轴化都尚未开始。一般

而言奥氏体相属于密排结构，其硬度会稍大于铁素体相，但基本上相差不大，

并不可能产生如图 1 所示的剧增。同时，新相的形核与长大类似于一个再结晶

的过程，它会使晶粒内部位错消失，从而发生一定程度的再结晶软化，这样相

变本身的硬化会在一定程度被抵消。 

从 Fe－Cr 相图上看，当合金基体中的含 Cr 量大于 13at％时，在高温下无

法生成奥氏体相，将会一直保持铁素体直到熔点。而本合金中 Cr 含量 13.5wt

％相当于 15at％。因此理论上说相变是无法产生的。一种可能是在 1100℃左右，

开始从基体中析出一种类似于σ相的高铬金属间化合物。随着析出相的增加，

合金硬度增大，基体中 Cr 含量降低。从而可以达到满足奥氏体析出的条件。这

类金属间化合物通常具有很高的硬度，这也解释了合金显微硬度的大幅度升高。

其 X 衍射峰与铁素体重合而被遮盖，因而很难通过物相分析观察到。 
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这一解释在理论上的困难之处在于：（1）这种高温析出相的产生通常需要

长时间保温，而 2 小时退火时间太短；（2）相图上看σ相在超过 925℃时就会

溶于基体中，这与实验观察到硬度大幅增加的温度不符。对于这两点，首先，

目前仅仅还是从 Fe－Cr 二元相图进行的分析。其它合金元素如 W，可能会对

σ相有一种稳定化的作用，使其在更高温度下存在。而在这种更高的温度下，

析出相产生所需要的保温时间有可能会缩短。 

5.5 本章小结 

采用雾化－热挤工艺制备的 13CrWTiY 块体，在 1200℃以下的范围内能够

有效抵抗再结晶并保持稳定的机械性能与组织形态。在更高温度下退火，会发

生一种异常的硬化行为并伴随α→γ相变。这种相变在微观结构上表现为合金

纤维状组织的等轴晶化。这种显微硬度的剧烈上升与相变行为的产生原因都可

能是σ相的大量析出造成的。这种σ相本身是一种高硬度相，其 X-射线衍射峰

图 5-5 Cr-Fe 相图 
Fig.5-5 Cr-Fe phase diagram
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刚好与α铁素体的衍射峰重合。因此在进行物相分析时，衍射峰仅仅显示出强

度上稍有偏差的α铁素体单相。σ相含有近 50at%的 Cr, 它的析出会使合金基

体中 Cr 含量降低，进而使 Cr 的浓度达到相图上允许发生α→γ相变的成分范

围。 
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第六章 结论 

本课题采用雾化－氧化－包套热挤压方法，制备铁基高温合金。测试了材料

的，观察了材料的微观组织结构。对材料制备工艺和材料的进行了分析，得到结

论如下： 

1）在空气中700℃下，对雾化预合金粉氧化0.5小时后，置入包套中抽真空，

并加热至1250℃，在150KN挤压力作用下热挤成形。可以得到密度7.75×103 

kg/m3，显微硬度260HV, 致密化程度较为完全，组织呈纤维状，内部有Ti、Y氧

化物分部的Fe基合金块体。 

2）粉末颗粒在 500℃左右氧化时，其含氧量与氧化时间大体呈线性关系。

氧化物的形态受氧化时间影响明显。当氧化时间超过 8 小时，合金中的氧主要

以 Fe2O3 形式存在，这种氧化物主要以氧化层的形式包覆在粉末周边。提高氧

化温度而缩短氧化时间，可以抑制 Fe2O3 氧化层的形成。氧化可以造成粉末中

Ti，Y 原子的偏析，这两种原子倾向于向氧含量高的区域扩散。并很可能与氧

原子结合形成了细小的氧化物与复合离子。因此通过适当的氧化温度与时间的

控制能够在粉末基体中引入分散良好的过饱和氧元素。 

3）对进行过氧化处理的粉末进行挤压比为 3：1 挤压时，通过颗粒的塑性

变形，相邻颗粒间达到完全接触，可以观察到清晰的颗粒边界。Ti、Y 氧化物

有在颗粒边界偏聚的现象。挤压比对致密化过程具有重要影响。当挤压比达到

6：1 以上时，颗粒边界消失。原有的边界位置可以观察到链状分布的孔隙。这

些孔隙大小一般都为 0.5μm，形状规则。并且由于颗粒边界的消失，原来富集

于该处的 O、Ti、Y 等元素在基体中的含量增加，但仍然在某些孔隙处存在这

些原子的富集。通过这种富集以及对孔隙形态的观察发现，某些空隙与原颗粒

边界存在很强的遗传性，极有可能本身就是颗粒边界消失后的残留物。 

4）挤压过程伴随有明显的再结晶。但在温度低于 1100℃退火时，合金能

够有效抵抗再结晶并保持稳定的与组织形态。在更高温度下退火，会发生一种

异常的硬化行为并伴随α→γ相变。这种相变在微观结构上表现为合金纤维状

组织的等轴晶化。造成这一现象的原因可能是高温下析出脆性的金属间化合物

σ相。 

5）根据以上结果，通过对粉末氧化处理并随后进行热挤压致密化，能够在

粉末冶金高温合金 Fe13CrWTiY 基体中引入足够多的过饱和氧原子。这种氧原子

与合金中的 Y，Ti 存在较强的亲和力。得到的致密化合金在组织与性能上与（MA）

氧化物弥散强化合金具有一定的相似之处。但是，对于是否得到了弥散的氧化
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物强化相，这种强化相的具体结构与成分目前尚不清楚。 
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