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C、Mo含量对 IN617耐热合金微观组织及
短时性能的影响
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摘 要：为探讨 IN617合金在更严苛条件下稳定服役的最佳成分含量，本研究通过改变合金析出强化中碳化物主要

形成元素碳和钼的含量，设计了合金不同成分体系，并采用扫描电镜（SEM）、透射电镜（TEM）、电子探针（EPMA）、

差热分析（DSC）、热力学计算、拉伸及冲击试验，系统分析了元素含量变化对 IN617合金显微组织演变与力学性能

的影响。结果表明，适当提高C和Mo含量可显著细化二次枝晶间距：当w［C］由 0. 054%提升至 0. 066%时，二次枝

晶间距由 13. 6 μm缩小至 8. 3 μm，当w［Mo］由 8. 53%增至 9. 51%时，二次枝晶间距由 10. 2 μm减小至 8. 3 μm。同

时，随元素含量升高，铸态合金中一次析出相体积分数明显增加，其中，w［C］每升高 0. 01%，碳化物体积分数约增

1. 0%；w［Mo］升高 1. 0%，碳化物体积分数增约 0. 45%。析出机制主要为Ti（C，N）-M6C-M23C6三相共生及M6C-M23C6
两相共生，元素变化对机制影响有限。得益于枝晶偏析的减弱和碳化物的增加，高C和Mo含量的合金表现出更优

的力学性能。低 C 高 Mo 合金的室温抗拉强度和屈服强度分别为 762. 5、337. 0 MPa，冲击吸收能量为 463. 5 J，在
800 ℃下抗拉强度和屈服强度为 419. 5、192. 0 MPa；高 C 低 Mo 的合金在室温下抗拉强度和屈服强度为 770. 5、
323. 5 MPa，在 800 ℃下抗拉强度和屈服强度为 409. 5、192. 5 MPa；而高 C 高 Mo 的合金在室温抗拉强度达

792. 0 MPa，屈服强度为 340. 0 MPa；在 800 ℃下抗拉强度为 422. 0 MPa，屈服强度 210. 0 MPa，较另外两组合金的强

度均有升高趋势，但其韧性略有下降，冲击吸收能量较低C含量合金减少约100. 0 J。
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Abstract： To explore the optimal composition content of IN617 alloy for stable service under more severe conditions， dif⁃ferent composition systems of the alloy were designed by changing the content of carbon and molybdenum， which are the main forming elements of carbides in the precipitation strengthening of the alloy.  The effects of element content on the mi⁃crostructure evolution and mechanical properties of IN617 alloy were systematically analyzed by scanning electron micros⁃copy （SEM）， transmission electron microscopy （TEM）， electron probe microanalysis （EPMA）， differential thermal analy⁃sis （DSC）， thermodynamic calculation， tensile and impact tests. The results show that the secondary dendrite spacing can be significantly refined by appropriately increasing the content of C and Mo.  When the content of C increases from 0. 054% to 0. 066%， the secondary dendrite spacing decreases from 13. 6 μm to 8. 3 μm.  When the content of Mo in⁃creases from 8. 53% to 9. 51%， the secondary dendrite spacing decreases from 10. 2 μm to 8. 3 μm.  At the same time， with the increase of element content， the volume fraction of primary precipitates in the as-cast alloy increases signifi⁃cantly.  For every 0. 01% increase in C， the volume fraction of carbides increases by about 1. 0 % .  Mo increases by 1. 0%， and the volume fraction of carbides increases by about 0. 45%. The precipitation mechanism is mainly Ti（C，N）
-M6C-M23C6 three-phase symbiosis and M6C-M23C6 two-phase symbiosis， and the effect of element change on the mecha⁃nism is limited.  Due to the decrease of dendritic segregation and the increase of carbides， the alloys with high C and Mo contents exhibit better mechanical properties.  The tensile strength and yield strength of the low C high Mo alloy at room temperature are 762. 5 MPa and 337. 0 MPa， respectively.  The impact absorbed energy is 463. 5 J， and the tensile strength and yield strength at 800 ℃ are 419. 5 MPa and 192. 0 MPa， respectively.  The tensile strength and yield strength 
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of the alloy with high C and low Mo are 770. 5 MPa and 323. 5 MPa at room temperature， and 409. 5 MPa and 192. 5 MPa at 800 ℃ .  The tensile strength of the alloy with high C and high Mo at room temperature is 792. 0 MPa， and the yield strength is 340. 0 MPa.  At 800 ℃， the tensile strength and yield strength of the alloy are 422. 0 MPa and 210. 0 MPa， re⁃spectively， which are higher than those of the other two alloys.  However， the toughness of the alloy decreases slightly， and the impact absorbed energy is about 100. 0 J lower than that of the alloy with low C content.
Key Words： IN617 Alloy； Dendritic Segregation； Microstructure； Mechanical Properties

随着全球一次能源储量持续减少及我国碳排

放目标的推进，优先发展水电与核电成为重要方

向。然而，水电受资源与环境限制较大，核电的长

期安全性仍存不确定性。因此，火力发电仍是我国

电力供应的主体，并将在未来较长时期内占据主导

地位［1-2］。在此背景下，提升燃煤机组技术水平、提

高发电效率、降低煤耗成为亟需解决的关键工程问

题。研究表明，当超超临界机组主蒸汽温度由

600 ℃提升至 700 ℃以上时，发电效率可由 44% 提

升至 60%以上，煤耗可减少约 28.1%。然而，实现更

高参数、更大容量的超超临界机组，对发电设备材

料提出了更严苛的性能要求［3］。
IN617镍基合金属于Ni-Cr-Co-Mo系耐热合金，

富含Ni、Co和Mo等元素，使其在高温环境下具有优

异的强度表现。合金在弥散强化、析出强化和位错

强化的协同作用下，表现出良好的持久强度与蠕变

性能，适用于 700 ℃及以上超超临界电站关键部件

的服役环境，近年来受到广泛关注［4］。尽管 IN617
合金性能优异，但当前技术尚难满足在 800 ℃、105 h
工况下持久强度超过 100 MPa 的要求，并且在更严

格环境下对合金的强度提出更高的标准，同时，需

要满足一定的韧性指标。在 ASME 标准范围内，通

过优化合金元素和调整热处理工艺，可有效提升其

强度和高温服役性能，其中元素成分优化是最直接

且有效的途径［5］。
C 是形成碳化物的关键元素，细小碳化物可有

效钉扎晶界、阻碍位错运动，提升强度与长时性能。

然而，大尺寸M6C和MC型碳化物易引发应力集中，

成为裂纹萌生源［6-7］。根据课题组前期研究发现在

IN617 合金中增加碳含量可提升合金强度，但是过

量添加碳将促使合金中碳化物的析出，在长时服役

过程中，碳化物将发生粗化，钉扎晶界和位错的能

力减弱，相反将成为裂纹的起裂源，恶化合金性能，

其次，更高的碳含量对合金的焊接性不利，因此，需

要更加严格控制碳含量。Mo主要固溶于基体，通过

晶格畸变增强基体强度，部分参与形成M6C碳化物，

对合金强化亦有贡献。但在服役过程中，大尺寸碳

化物的粗化可能促使裂纹扩展，降低蠕变性能［8］。

因此，合理调控C和Mo含量以实现组织优化与性能

平衡，是当前 IN617合金研究的关键问题。

冶金与铸造是大锻件制造的首要环节，对其最

终性能具有重要影响。然而在实际开发过程中，

IN617 合金大锻件的铸造易产生铸锭偏析、缩孔疏

松、粗大一次析出相及大尺寸有害夹杂等缺陷。由

于 IN617 合金中多种合金元素含量较高，进一步加

剧了这些缺陷的形成倾向［9-10］。为解决上述问题，

研究者广泛开展了相关工艺优化研究。采用真空

感应熔炼（VIM）联合电渣重熔（ESR）、真空电弧重

熔（VAR）或三者联合的复合冶炼工艺，有效提高了

合金纯净度与成分均匀性，从而显著减少铸造缺

陷［11-14］。同时，IN617合金中元素含量对铸态组织和

析出相具有显著影响，若元素匹配不当，易导致组

织性能下降，影响合金整体服役性能。因此，合理

调控合金成分，发挥析出相的强化作用，成为提升

铸态组织性能的关键。

基于此，本文以 C 和 Mo为主要调控对象，系统

研究其含量变化对 IN617合金显微组织与力学性能

的影响。通过SEM、TEM与EPMA手段，探讨了元素

偏析行为、一次析出相特征及其作用机制，为火电

领域大锻件的材料设计与工程应用提供理论依据

与实验参考。

1　试验材料及方法

1. 1　试验材料
为研究C和Mo元素对 IN617合金铸造的影响，

采用 50 kg真空感应炉制备了不同C和Mo含量的铸

锭，铸锭化学成分见表1。
1. 2　试验方法

采用线切割设备对不同元素含量的合金进行

取样，取样位置为铸冠中心 1/2R 处，切取试样尺寸

为 10 mm×10 mm×9 mm，分别采用 240 目、600 目和

1000目的砂纸对试样进行粗磨和细磨，随后用金刚

石抛光剂对细磨后的试样进行抛光处理，磨抛后的

试样采用 5 g CuCl2+100 mL HCl+100 mL C2H5OH 溶

液蚀刻。采用光学显微镜（SEM， Quanta 650）和扫

描电子显微镜（OM， OLYMPUS M3）对合金的铸态

··72



第 4 期 刘奇聪等：C、Mo含量对 IN617耐热合金微观组织及短时性能的影响

显微组织进行观察，采用电子探针显微分析仪

（EPMA， JXA8530F）对试样不同析出相的元素含

量进行表征。采用线切割机在金相试样上切取

300 μm的薄片并机械减薄至 40 μm以下，利用冲样

机获得直径为 3 mm的圆片，随后采用 10% HClO4电
解质对小圆片进行双喷电解减薄，减薄时采用液氮

进行冷却，温度为-30 ℃，电压为 25 V，对制备完成

的试样采用扫描投射显微镜（STEM， FEI Talos 
F200X）对析出相的结构和类型进行观察。

使用 Thermo-Calc 2023a 软件中的镍基合金

TCNI10热力学和MOBNI5动力学数据库对 IN617合

金的平衡和非平衡相图进行计算。对合金的平衡

相图进行计算时，温度范围设定为 500~1 600 ℃，计

算步长为 1 ℃。采用 Scheil-Gulliver 模型对合金的

非平衡相图进行计算，设定开始温度为 1 600 ℃，计

算步长为 1 ℃，其中，C元素在计算中被认定为快速

扩散溶质。凝固过程中的冷却速率影响回扩散速

率。由于中心位置的凝固时间比边缘长，冷却速率

和 SDAS 分别设置为 1 ℃/min 和 325 μm。此外，当

固体分数达到0.99时，计算终止。

采用差式扫描量热法（DSC）对试样的加热、冷

却或保温时的吸收和释放能量进行测量，最终获得

IN617 合金加热过程中的析出相变点、固相线和液

相线。试验温度控制如图 1 所示，DSC 试样尺寸为

ϕ3 mm×1 mm，试验前采用 150目砂纸去除试样表面

氧化皮。

2　试验结果

2. 1　铸态显微组织
图 2显示了不同 C、Mo 含量下铸锭的显微组织

形貌，可见组织呈典型枝晶结构，其中，亮白区域为

枝晶，黑色区域为枝晶间。所有试样均表现出枝晶

干致密生长的特征。通过测量二次枝晶臂间距

（SDAS），其具体数值见表 2。结果表明，当 w［C］由

0.054%增至 0.066%时，二次枝晶间距由 13.6 μm缩

小至 8.3 μm；Mo 含量升高也呈相似趋势，例如

IN617-3试样的枝晶间距为 10.2 μm，二次枝晶间距

要大于Mo含量更高的 IN617-2。C元素在低含量时

主要固溶于基体，随含量升高，其固溶度下降，过量

C 在液-固界面富集并形成碳化物，促进了组织过

冷，从而加快枝晶生长，缩小枝晶间距。Mo原子半

径较大，凝固过程中多排斥至枝晶间，与 C类似，也

导致枝晶间距减小。Xu等［15］的研究亦报道了类似

现象。三组不同成分试样的枝晶组织均显示出较

低的元素偏析，主要因试验用铸锭尺寸较小，未引

发显著偏析。

文献指出，Ni、Cr、Co、Al等元素的偏析系数 k＜
1.0，凝固时富集于枝晶干；而 Ti、Mo等元素 k＞1.0，
倾向于在枝晶间或晶界富集，并与 C共同形成碳化

物［16］。碳化物高倍观察表明，其多以规则平直或不

规则分裂形貌存在，周围常伴有小尺寸弥散碳化物

分布，具体类型依元素富集特征而定，主要析出于

枝晶边界及晶界区域。

对比不同元素含量下铸锭的显微组织可见，随

C含量增加，碳化物体积分数明显上升，如图 2（a）、

（c）所示；而 Mo 含量变化对碳化物析出影响较小。

采用 Image-Pro Plus 6.0 软件对不同 C、Mo 含量试样

中的碳化物面积分数进行定量分析，结果见表 3。
数据表明，低碳高钼试样 IN617-1 的碳化物析出比

例约为 3.30%；当w［C］提升至 0.067%（IN617-2），析

表1　IN617合金的标准化学成分和铸锭元素含量（质量分数）
Table 1　Standard chemical composition and ingot element content of IN617 alloy %    

合金

ASME
IN617-1
IN617-2
IN617-3

C
0.05~0.15

0.054
0.066
0.067

Cr
20.0~24.0

21.85
22.10
22.10

Co
10.0~15.0

12.02
12.03
12.02

Mo
8.0~10.0

9.52
9.51
8.53

Al
0.8~1.5

1.11
1.10
1.12

Ti
≤0.6
0.42
0.41
0.42

N
≤0.015 0
0.003 0
0.002 4
0.004 8

Ni
Bal.
Bal.
Bal.
Bal.

图1　IN617合金DSC试验温度控制机制
Fig. 1　Temperature control mechanism of IN617 alloy DSC test
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出比例增加至 4.32%。Mo 含量提高同样呈现轻微

促进作用，例如 IN617-3的碳化物占比为 3.87%。整

体趋势显示，碳化物析出量随 C、Mo 含量增加而上

升。该现象主要归因于C为 IN617合金中各类碳化

物（如 MC、M6C、M23C6）形成的主控元素，而 Mo 则是

M6C 型碳化物的重要组成元素。因此，当两者含量

提高时，合金中碳化物的析出量亦相应增加。

为分析不同类型析出相的元素组成，对不同C、

Mo含量试样中的析出相进行了EDS能谱分析，结果

如图 3和表 4所示。显微结构中主要存在三类析出

相：第一类为具平直边缘和规则形貌的颗粒（如图 3
中Point A和B所示），该相富集Ti、C和N元素，结合

前人研究［17］，可初步判定为Ti（C，N）相；第二类为尺

寸较大、形貌不规则且存在裂解特征的颗粒（如图 3
中Point C和D），主要富集Cr、Mo、C元素，推测为M6C
型碳化物；第三类为弥散分布于块状相周围的小颗

粒，富集Cr、Mo、C元素，但其Cr含量明显高于Mo，初
步判断为 M23C6相。不同析出相的确切类型及其形

成机制仍需结合其他分析手段进一步确认。

为进一步明确 IN617合金中一次析出相的类型

与形成机制，本文对不同 C、Mo 含量样品的析出相

图2　不同元素含量铸锭显微组织形貌：（a）（b） IN617-1；（c）（d） IN617-2；（e）（f） IN617-3
Fig.  2　Microstructure morphology of ingots with different element contents ：（a）（b） IN617-1；（c）（d） IN617-2；（e）（f） IN617-3

表2　不同元素含量合金二次枝晶间距
Table 2　 Secondary dendrite arm spacing of alloys with 
different element contents

合金

IN617-1
IN617-2
IN617-3

SDAS / μm
13.6±1.1

8.3±0.7
10.2±1.0

表3　不同元素含量碳化物占比
Table 3　Proportion of carbide with different element con⁃
tents

合金

IN617-1
IN617-2
IN617-3

比例/%
3.30±0.06
4.32±0.03
3.87±0.04

表4　不同碳化物元素含量EDS检测结果
Table 4　EDS test results of different carbide element contents

位置

Point A
Point B
Point C
Point D
Point E

相种类

Ti(C,N)

M6C
M23C6

C
15.78
12.21
26.17
20.55
15.62

N
18.22
20.15

-
-
-

Cr
1.87
3.56

21.62
24.32
35.17

Mo
9.11
7.58

40.09
45.48
23.10

Co
-
-

4.12
3.35
5.78

Ti
51.19
53.89

0.78
1.11
0.25

Al
0.98
0.25

-
-
-

Ni
1.87
1.23
6.18
3.97

18.99
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进行了 EPMA 和 TEM 分析，结果如图 4~6 所示。研

究表明，IN617合金中的一次析出相主要包括M23C6、

M6C、MC 和 TCP 相。显微组织显示，析出相多以团

簇形式分布于奥氏体基体中，部分为以规则边界块

状相为核心、周围弥散分布细小颗粒的结构；另一

部分为以不规则破裂块状颗粒为核、外围细颗粒围

绕的形貌。不同形貌的析出相富集元素特征及其

形成顺序对组织调控和合金性能具有重要影响。

EPMA检测结果显示，规则块状颗粒富集C、Ti、

N 元素，结合 TEM 衍射斑图和文献数据，可初步判

断为 Ti（C，N）相。在该颗粒周围，富集 Cr、Mo、Co、
Ni元素形成膜层结构，推测为 MC 相。进一步分析

表明，MC 相以内部氧化物颗粒为异质形核核心形

成。由于氧化物具有较高熔点和与MC相近似的晶

格参数，可降低形核能垒，从而形成MC包裹氧化物

的组织形貌。

随着 MC 相的形成，Ti、C、N 元素在局部液相中

被大量消耗，Mo 和 Cr 等元素相对富集，形成富 Mo

图3　不同元素含量碳化物形貌：（a） IN617-1， （b） IN617-2， （c） IN617-3
Fig.  3　Carbide morphology with different element contents ： （a） IN617-1， （b） IN617-2， （c） IN617-3

图4　IN617铸造合金典型共生相EPMA面扫结果
Fig.  4　EPMA scanning results of typical intergrowth phases in IN617 casting alloy
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的大尺寸不规则M6C相。其外围分布的弥散细小颗

粒富 Cr、Co、C 元素，初步判断为 M23C6相，最终形成

Ti（C，N）-M6C-M23C6三相共生的典型碳化物形貌。

除三相共生外，组织中还观察到M6C-M23C6两相

共生结构。在冷却过程中，Ti贫乏、Mo富集的液相

区域首先析出M6C相，随着Mo的消耗及Cr的富集，

当过冷度达到M23C6析出条件后，M23C6以细小颗粒形

式弥散析出于M6C周围。EPMA元素映射和TEM衍

射进一步证实了M6C与M23C6两相共存的组织特征。

析出相的形成顺序及其对组织的调控规律，与

C、Mo 含量密切相关，具体机制仍需结合热力学计

算与DSC分析进一步验证。

2. 2　热力学计算

为探究 C 和 Mo 含量变化对 IN617 合金析出相

类型及其析出行为的影响，采用Thermo-Calc热力学

软件对不同成分合金进行了平衡态相图计算，结果

如图 7所示。计算表明，C和Mo含量变化对合金主

要相组成影响较小，一次析出相仍以γ’相、M23C6相、

μ相、P相和σ相为主。

其中，γ’和 M23C6为细小弥散析出的强化相，均

匀分布于奥氏体基体中，能有效钉扎位错、阻碍其

运动，从而提高合金的高温强度与蠕变抗力。μ 相

为 A7B6型金属间化合物，常在高 Mo 含量合金中于

800~900 ℃长时间保温时析出，呈针状或片状，易在

M6C 碳化物上形核。μ 相不仅难以溶解，还常为裂

纹的形核源与扩展路径，对合金性能造成不利影

响［18］。σ相为（Cr，Mo）（Ni，Co）型金属间化合物，亦

呈针片状分布于晶界处，脆性强，同样削弱合金的

综合力学性能。

因此，在优化C和Mo含量以提升强化相析出效

果的同时，应合理控制其比例，抑制μ相和σ相的形

成，以兼顾强度与韧性，实现组织性能的优化平衡。

为分析元素含量变化对合金中析出相的含量

及析出温度的影响，试验对三组不同 C、Mo 含量的

合金进行了热力学对比计算，结果如图 8所示。热

力学计算表明，C和Mo含量的变化对γ’相的析出量

及其起始温度影响不大。然而，C 作为典型的间隙

固溶元素，对碳化物的形成具有显著影响。随 C含

量增加，M23C6碳化物析出量明显上升，且其析出起

始温度由 IN617-1（w［C］0.054%）的 1 111.8 ℃提升

图5　IN617析出相Ti（C，N） TEM试验结果：（a）HAADF图像，（b）明场相，（c）电子衍射图谱，（d）TEM-EDS面扫结果，（e）TEM-
EDS点扫结果

Fig. 5　Ti（C，N） TEM test results of IN617 precipitated phase ： （a） HAADF image， （b） bright field phase， （c） electron diffraction 
pattern， （d） TEM-EDS surface scan results， （e） TEM-EDS point scan results
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图6　IN617合金析出相M6C-M23C6 共生相的TEM试验结果：（a）HAADF图像，（b）明场相，（c）TEM-EDS面扫结果，（d）电子衍
射图谱，（e）TEM-EDS点扫结果

Fig. 6　TEM test results of IN617 alloy precipitated phase M6C-M23C6 symbiotic phase ： （a） HAADF image， （b） bright field phase， 
（c） TEM-EDS surface scan results， （d） electron diffraction pattern， （e） TEM-EDS point scan results

图7　不同元素含量 IN617合金平衡相图计算：（a） IN617-1， （b） IN617-2， （c） IN617-3
Fig. 7　Calculation of equilibrium phase diagram of IN617 alloy with different element contents ： （a） IN617-1， （b） IN617-2， （c） 
IN617-3

图8　不同元素含量对平衡相图析出相的影响：（a）γ’，（b）M23C6，（c）μ相，（d）σ相
Fig. 8　Effect of different element contents on the precipitated phase in the equilibrium phase diagram ： （a） γ’ ， （b） M23C6 ，  （c） μ 
phase， （d） σ phase
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至 IN617-2/IN617-3（w［C］约 0.065%）的 1 135.8 ℃。

但需注意，过量C将导致M23C6在高温服役过程中粗

化，并在晶界处呈网状分布，削弱其位错钉扎能力，

进而劣化合金性能［19］。此外，增加 C含量使 μ 相的

析出与回溶温度分别降低约 2.0 ℃，虽对其析出量

影响不显著。

Mo 作为强固溶强化元素，其原子半径与 Ni 相
差较大，能显著调控合金的热力学行为。随 Mo 含

量提高，合金的液相线下降约 4.0 ℃，固相线下降约

6.0 ℃；μ 相和 σ 相的析出量分别增加约 0.03% 和

0.02%。σ相为（Cr，Mo）（Ni，Co）型四方晶体结构金

属间化合物，常在 M23C6附近以颗粒状或针片状析

出。其在高温长时服役过程中易粗化，成为裂纹

源，严重损害合金的高温性能，被认为是有害相，需

在合金设计中加以抑制［20］。
M6C碳化物为富Mo的大尺寸颗粒，其与基体之

间存在明显的成分差异与晶格失配，形成界面应力

场，能够有效阻碍位错运动，提升合金的高温硬度

与抗蠕变能力。当 M6C弥散分布于晶界处时，还可

抑制晶界滑移，增强高温抗变形能力。M6C与M23C6
协同作用，可通过钉扎位错与抑制动态再结晶，进

一步提升合金综合力学性能。但需注意，M6C 在长

期时效（>5 000 h）后易沿晶界聚集，成为裂纹萌生

与扩展的通道，从而劣化性能。

热力学平衡相图计算中未见 M6C相生成，但在

非平衡凝固条件下可形成，并在实际铸态组织中观

察到 M6C 颗粒。因此，需综合考虑 M6C 对合金性能

的双重影响，科学评估其析出行为及组织稳定性。

由于合金铸造过程中属于典型的非平衡凝固

行为，采用 Thermo-Calc 中的 Scheil-Gulliver 模型进

行非平衡凝固过程模拟具有重要意义。该模型假

设溶质在液相中扩散速率无限快，在固相中扩散有

限，从而更贴近实际凝固过程。计算结果如图9所示。

计算结果显示，合金液相线温度与平衡态计算

一致。C含量变化对液相线温度影响较小，而Mo含
量增加会使液相线温度降低约 4.0 ℃。冷却过程

中，γ 相率先凝固，其晶格中固溶大量 Ni，以及部分

Cr、Mo、Co 和少量 Al，产生明显固溶强化效应。其

中，Cr有助于提高硬度和抗氧化性，Mo增强抗蠕变

与耐磨性，Co提升高温强度与热稳定性。

随着 γ 相的凝固，液相中不易固溶的 Ti、N 和 C
元素逐渐富集。当其浓度达到Ti（C，N）的临界形核

条件时，Ti（C，N）首先析出［21］。随后 M23C6碳化物形

成，且其析出行为受C含量显著影响：w［C］为0.055%
时，M23C6的析出起始温度为 1 228.3 ℃；当w［C］提高

至0.065%时，该温度上升至1 234.0 ℃。这是由于液

相中C浓度升高，增强了M23C6的化学驱动力，使其在

更高温度下形核。此外，随着C含量的增加，M23C6的
析出温度区间由约1.0 ℃扩展至10.0 ℃，表明该相体

积分数增加，显微组织中亦有所体现。

随着温度进一步降低，不同成分的试验钢在

非平衡凝固过程中呈现出不同的析出相序列。在

低 C 高 Mo 的 IN617-1 合金中，首先析出 σ 相。文献

表明，Mo 元素因熔点高、自扩散系数低，有助于 σ
相的稳定与析出［22］。随后，1 223.8 ℃开始析出 μ
相，至 1 223.3 ℃时 μ 相溶解，M6C 碳化物开始形

成，最终形成的组织为 γ+Ti（C，N）+M23C6+σ+M6C。

在高 C 高 Mo 的 IN617-2合金中，1 224.7 ℃起析出 μ
相，1 224.5 ℃起析出 M6C 相，未见 σ 相生成，最终

组织为 γ+Ti（C，N）+ M23C6 +μ +M6C。而在高 C 低

Mo 的 IN617-3 合金中，1 225.7 ℃开始析出 M6C 相，

1 223.7 ℃析出μ相，亦未观察到σ相析出，最终形成

γ+Ti（C，N）+ M23C6+M6C+μ的组织。由此可见，C与

Mo含量对相序及相类型有显著影响，尤其对σ相的

形成起决定性作用。

随着温度降低，合金在凝固过程中，Cr、Co、Ti 

图9　IN617合金不同元素含量非平衡相图计算：（a）IN617-1，（b）IN617-2，（c）IN617-3，（d）凝固过程中残余液相的元素含量
Fig. 9　Non-equilibrium phase diagram calculation of IN617 alloy with different element contents ： （a） IN617-1， （b） IN617-2， （c） 
IN617-3， （d） distribution of elements in the residual liquid phase during solidification
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和 C 等元素在残余液相中逐渐富集，而 Ni、Mo、Al 
和 N等元素则逐渐贫化，主要固溶于 γ相中，如图 9
（d）所示。这一现象与溶质原子在固/液相中的化学

势差异密切相关［23］。Cr、Co、Ti 和 C 元素在液相中

化学势较低，凝固过程中易自固相向液相迁移，导

致其在残余液中富集。计算结果表明，当固相分数

分别超过 0.74 和 0.98 时，液相中 Ti 和 Cr 的浓度骤

降，分别对应Ti（C，N）和M23C6相的析出温度。上述

析出反应显著消耗了液相中的Ti和Cr含量，进一步

导致其含量快速下降。

2. 3　DSC试验结果
为研究不同合金元素对固液相线及各析出相

热行为的影响，采用差示扫描量热法（DSC）对各试

验钢进行分析，结果如图 10所示。试验表明，合金

在 1 350.0 ~1 390.0 ℃出现明显吸热峰，对应其固相

线与液相线温度。 IN617-1 钢的液相线温度为

1 386.5 ℃，固相线为 1 359.8 ℃。随 C 含量增加，固

液相线略有降低，如 IN617-2 钢分别为 1 385.2、
1 356.9 ℃；而 Mo 含量减少则使固液相线升高，

IN617-3 钢 的 液 相 线 和 固 相 线 分 别 为 1 389.1、
1 362.6 ℃。总体来看，DSC实测的固液相线温度较

热力学计算略低，但合金元素变化对其影响趋势一

致，验证了热力学计算结果的可靠性。

IN617-1 和 IN617-2 试 验 合 金 在 900.0~
1 100.0 ℃出现一个吸热峰，根据平衡热力学计算结

果中在 840.0~910.0 ℃析出了μ相可知，该温度区间

的吸热峰应为 μ相的析出温度，相交热力学计算有

一定温度偏差，主要与实际吸放热和其他相的固溶

分解有关，而 IN617-3 在 DSC 曲线中并没有出现

840.0~910.0 ℃ 的吸热峰，因为热力学计算中，

IN617-3试验钢中μ相的析出含量较低，在DSC曲线

中没有明显的吸热峰。其次，在 IN617-2 试验合金

1 280.0~1 310.0 ℃出现一吸热峰，而在其他两个合

金钢的 DSC 曲线中并没有该吸热峰的出现，因此，

推测该吸热峰对应相析出含量较低。

2. 4　力学性能
不同成分 IN617 合金的室温与高温力学性能

如图 11 所示。室温拉伸测试结果表明，随 C 和 Mo
含量增加，合金的抗拉强度和屈服强度均有所提

升，其中，屈服强度提升幅度较小。IN617-1（低碳

高钼）试样的平均抗拉强度为 762.5 MPa，屈服强

度为 337.0 MPa；IN617-2（高碳高钼）抗拉强度升至

792.0 MPa，屈服强度为 340.0 MPa；IN617-3（高碳低

钼）抗拉强度为 770.5 MPa，屈服强度为 323.5 MPa。
断后伸长率与断面收缩率呈相反趋势，随强度提升

略有下降，但整体变化不大，伸长率保持在约

62.0%，收缩率约为 75.0%。冲击性能对元素变化更

为敏感，C 和 Mo 含量升高均显著降低冲击韧性。

IN617-2 的平均冲击吸收能最低，仅为 362.0 J，而
IN617-1则最高，为 463.5 J。800 ℃高温拉伸性能随

元素变化趋势与室温一致，但整体性能变化幅度更

小，表明合金在高温下对元素波动更具稳定性。

综上所述，IN617-2（高碳高钼）表现出最优的综

合力学性能，且 C 含量对力学性能的影响大于 Mo，
可能与其更强的碳化物形成倾向有关。

图 12为不同成分 IN617合金 800 ℃高温拉伸断

口形貌。从断口的形貌可以看出，元素含量的变化

对合金的断裂方式具有显著影响，断口主要由韧窝

状、解理台阶和冰糖状等典型形貌组成。与冲击韧

性值相对应，试样 IN617-1 断口处韧窝状形貌占有

图10　IN617合金DSC升温曲线：（a）不同元素含量DSC升温曲线，（b）A区域放大图，（c）B区域放大图
Fig. 10　DSC heating curve of IN617 alloy ： （a） DSC heating curves of different element contents， （b） A region enlargement dia⁃
gram， （c） B region enlargement diagram
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较高比重，并存在少量解理台阶形貌，韧性断裂为

主的断裂方式，因此，该合金其韧性较好；而试样

IN617-2韧窝状形貌较试样 IN617-1明显减少，更多

出现解理台阶和平滑的断口形貌，断裂方式为韧性

断裂和脆性断裂并存；对于试样 IN617-3，其断口形

貌表面整体粗糙度更大，出现更多“坑状”形貌，推

断该形貌为增加韧性贡献较大，但微观形貌出现较

多冰糖状形貌，表现为典型的脆性断裂方式，使其

韧性相较于 IN617-1合金降低。

综上所述，增加 C含量将使合金断裂方式由韧

性断裂向脆性断裂方式过度，并且显著提升合金在

室温和高温下的强度，但其韧性受到损害。其次，

增加 Mo 含量同样可提升合金的强度，降低合金韧

性，但是断裂方式与增加碳表现出不同的变化。

此外，为分析显微组织形貌对拉伸性能的影

响，采用 SEM 对试样 IN617-2 在 800 ℃下拉伸断口

的剖面进行观察，组织形貌如图 13所示。经过拉伸

后的奥氏体发生明显的变形，块状形貌被显著拉

长，原本规则的晶界和孪晶在拉力的作用下变为弯

曲状，如图 13（b）中蓝色箭头为拉伸变形的孪晶所

示，晶界和孪晶的变形为合金提供较大的变形抗

力，增加了合金的强度。在晶界处还观察到有颗粒

状析出物，如图 13（b）中红色箭头所示，颗粒状析出

具有钉扎晶界的作用，阻碍晶界在变形过程中的滑

移。在图 13中断裂处可以看到，断裂主要为穿晶撕

裂，存在少量沿晶断裂，推断晶界处具有较高强度，

不易发生断裂。

3　讨论

3. 1　IN617合金一次相析出机制
IN617合金的一次析出相主要包括Ti（C，N）、M6C

和M23C6。在缓冷条件下，这些相常以Ti（C，N）-M6C-

M23C6三相共生或M6C-M23C6两相共生形式析出。

在三相共生模式中，Ti（C，N）因具有较高的形

核温度，往往最先在液相中达到形核所需的过冷度

条件，优先析出并长大。同时，Ti（C，N）也常以氧化

物颗粒为形核核心形成。氧化物的存在可降低 Ti

图11　不同元素含量对 IN617合金综合力学性能的影响：（a）室温力学性能，（b）800 ℃高温力学性能，（c）室温下工程应力-应
变曲线，（d）800 ℃下工程应力-应变曲线

Fig. 11　Effects of different element contents on the comprehensive mechanical properties of IN617 alloy ： （a） mechanical properties 
at room temperature， （b） mechanical properties at 800 ℃， （c） engineering stress-strain curve at room temperature， （d） engineering 
stress-strain curve at 800 ℃
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（C，N）的形核能垒，其表面吸附的溶质原子亦可促

进Ti（C，N）的定向形核和长大，因此，氧化物诱导析

出是 Ti（C，N）的重要形核机制［24］。当温度降至约

1 350.0 ℃时，Ti（C，N）开始在液相中富 Ti、C 和 N 的

过饱和区域中形核析出，随后随着温度进一步降

低，颗粒逐渐长大。

当温度降至约 1 230.0 ℃时，合金开始进入 M6C

相的形核析出区间。在三相共生模式中，M6C 相优

先沿Ti（C，N）颗粒边缘异质形核，Ti（C，N）不仅提供

了 M6C晶体沿密排方向生长的取向界面，还降低了

其形核能垒。M6C 是否能够在 Ti（C，N）上异质形

核，与二者之间的晶格错配度密切相关。根据

Bramfitt提出的二维晶格错配模型，尽管 Ti（C，N）与

M6C 存在较大晶格错配，但后者仍可在前者表面析

图12　800 ℃高温拉伸断口形貌：（a， d， g）IN617-1；（b， e， h）IN617-2；（c， f， i）IN617-3；（a~c）横截面整体形貌；（d~f）横截面
断口微观形貌 ；（g~i）剖面整体形貌

Fig.  12　800 ℃ high temperature tensile fracture morphology： （a， d， g） IN617-1； （b， e， h） IN617-2； （c， f， i） IN617-3； （a-c） 
cross section overall morphology； （d-f） cross section fracture morphology； （g-i） cross section overall morphology

图13　（a）试样 IN617-2在800 ℃下拉伸剖面断口形貌，（b）为（a）的区域放大图
Fig.  13　（a） The fracture morphology of IN617-2 at 800 ℃， （ b ） is a region enlargement diagram of （ a ）
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出。这主要得益于 Ti（C，N）颗粒周围富集的Cr、Mo
等元素提供了成分过冷度与局部过饱和，有利于

M6C 形成。同时，晶格错配应变可通过错配位错得

到缓解，进一步促进M6C的稳定形核［25］。此外，M6C
的析出有助于钝化 Ti（C，N）颗粒尖锐边缘，降低其

表面能。二者间的协同析出不仅优化了界面能状

态，也促进了 M6C的定向生长，体现出 M6C与 Ti（C，

N）间良好的协同析出机制。

随着Ti（C，N）与M6C的协同形核与长大，局部液

相区域中大量Ti、Mo、C和N等元素被快速消耗。M6C
在后期发生热退化时，又向周围残余液相释放出Mo、
Cr和C等元素，使M6C与Ti（C，N）周围的液相富集Cr
元素，如图4所示，为M23C6的异质形核提供了有利条

件。温度继续降低后，M23C6在M6C界面大量析出，从

而形成Ti（C，N）-M6C-M23C6三相共生的典型形貌。

在两相共生模式中，M6C 则直接在富 Mo、Cr 的
液相微区中形核生长。一方面，理论计算表明，M6C
的析出可显著降低系统的吉布斯自由能，具有自发

析出的趋势［26］。另一方面，Ti（C，N）的优先生长消

耗了Ti、N、C等元素，使残余液相中Cr、Mo等元素浓

度上升，局部区域达到 M6C析出的过饱和与过冷度

条件，促进其直接形核长大。随冷却继续进行，M6C
在热退化过程中释放的Cr、Mo等元素又进一步促使

M23C6在其表面依附析出，形成类似于三相共生的冷

却路径。最终，合金中形成稳定的M6C-M23C6两相共

生析出组织。

3. 2　IN617合金强化机制
在本文前部分已经就合金元素变化对显微组织

和力学性能数据进行了分析，但其显微组织演变对合

金强化机制的影响需要更加深入地探讨。C和Mo含
量的改变主要对合金二次枝晶间距和碳化物有影响，

而碳化物对高温合金的力学性能的重要性早已得到

认可，但合金中碳化物的类型、分布、形态、尺寸和密

度是影响其发挥有利或有害作用的重要因素［27］。
IN617 合金中主要析出相为 M23C6、M6C、MC 和

γ’相，其中，M23C6相和 γ’相为小尺寸析出相，弥散

分布于合金 γ 基体中，对合金起主要强化作用。

M23C6相主要在晶界和晶内析出，利用其立方晶体结

构和非共格特性有效钉扎位错，提高了材料的强

度，另外，晶界处的 M23C6颗粒可以抑制高温下晶界

的滑移和迁移，增强了合金的抗蠕变能力，进而提

升了合金的高温拉伸性能。γ’相在 IN617合金中析

出含量较少，但同样为重要的强化相，γ’相具有与

基体 γ相共格的晶体结构，其有序面心立方结构迫

使位错滑移切割时需要消耗额外能量破坏有序序

列，因此，可显著提升合金的强度，并且在高温下γ’
相具有较高的稳定性，阻碍位错的攀移和交滑移，

对提升合金高温性能具有显著成效［28］。γ’相主要

在晶内析出主导晶内强化，而M23C6颗粒大多在晶界

析出，避免晶界滑移，强化晶界，有效阻碍晶粒在长

时高温服役过程中粗化，二者协同抑制位错运动和

晶界失效提升合金的强度和延性。试验数据显示，

随C含量增加，碳化物体积分数增多，合金在室温和

高温下抗拉强度和屈服强度均提升，主要与M23C6和
γ’相对合金的强化作用有关。

其次，固溶强化是提升合金强度的另一重要因

素，在原子尺寸方面，Mo的原子半径（1.36Å）明显大

于Ni基体（1.24Å），当固溶于γ基体时将引起显著的

晶格畸变，导致位错需要消耗额外能量才可以通

过，从而提升了合金的屈服强度和变形抗力；在电

子结构方面，Mo 原子的电子轨道与 Ni 基体电子云

交互作用，增强了固溶体中原子结合力，提高了基

体抵抗塑性变形的能力。因此，试验数据中显示，

随 Mo 含量增加，合金在室温和高温下屈服强度和

抗拉强度均有一定程度提升。

大尺寸颗粒M6C相和MC相对位错有一定阻碍

作用，可以提升合金的强度，但其尺寸过大，特别是

在高温服役过程中异常长大会导致位错堆积，在基

体和碳化物界面附近产生高局部应力集中，由于应

力集中将导致在块状碳化物内部或碳化物/基体界

面处的微孔形核，一旦裂纹在碳化物内部成核并横

向于加载方向，它就会立即传播并成为主导裂纹，

最终导致失效。其次，M6C 颗粒为富 Mo 相，M6C 相

析出需要大量Mo元素，减少Mo元素的固溶含量，将

减弱固溶强化作用。因此，合金中减少或避免大尺

寸碳化物颗粒的析出对合金性能特别是长时高温

性能的提升有重要作用。

4　结论
系统研究不同 C 和 Mo 含量对 IN617 合金枝晶

偏析、碳化物析出行为及力学性能的影响，得出以

下结论：

1）适当提高C和Mo含量有助于抑制枝晶偏析，

细化二次枝晶间距。二次枝晶间距由 IN617-1
（w［C］0.054%、w［Mo］9.52%）的 13.6 μm 和 IN617-3
（w［C］0.067%、w［Mo］8.53%）的 10.2 μm，缩小至

IN617-2（w［C］0.066%、w［Mo］9.51%）的 8.3 μm，显
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示出较为理想的枝晶细化效果；

2）C和Mo含量变化对铸造合金的一次析出机制

影响较小，IN617合金主要呈现Ti（C，N）-M6C-M23C6三
相共生和M6C-M23C6两相共生两种析出模式；

3）C和Mo含量的提升促进了碳化物析出，进而

提升了合金的综合力学性能。IN617-2合金的室温抗

拉强度和屈服强度分别达 792.0、340.0 MPa，优于

IN617-1（762.5、337.0 MPa）和 IN617-3（770.5、
323.5 MPa）。在 800 ℃下，强度提升幅度有限，但

IN617-2的高温韧性略低于其余两种合金。
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