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一种单晶合金的高温循环断裂变形行为
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摘要：系统研究了DD499单晶合金950 ℃应变控制的低周疲劳循环断裂变形行为。研究表

明，高温氧化不但加速了裂纹在试样表面萌生，而且也促进了裂纹沿[110]方向扩展，合金

低周疲劳的失效可归因于氧化、蠕变和疲劳破坏累积的共同作用结果。950 ℃循环应力响应

为位错之间、位错与γ'沉淀相颗粒之间、位错与碳化物之间的交互作用的共同强化结果。

950 ℃低周疲劳变形机制由位错剪切向位错攀移进行转变。
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在高温合金低周疲劳行为方面国内外学者开展了大量研究，如循环频率[1-2]、应

变速率[3-4]、载荷波形[5]、应变范围[6-7]、保持周期[8-9]、预先变形[10-11]、环境气氛[12-13]以

及测试温度[14-15]等对循环应力响应、变形模式和疲劳寿命等影响的研究。但900 ℃以

上高温的循环应力响应行为和微观变形机制等仍然不太明确，特别是DD499单晶合

金高温低周疲劳相关文献较少[16-20]。为此本文开展了DD499单晶高温合金950 ℃断裂

特性和循环变形机制方面的研究，这对于更好地理解单晶高温合金的循环应力响应

变形行为具有借鉴意义。

1  试验过程
试验采用的DD499单晶合金名义成分（质量分数，%）为0.016C、9.0Cr、

5.0Co、9.3W、5.6Al、2.2Ti、2.9Ta，余Ni。单晶试样采用螺旋选晶法在HRS定向凝

固炉中制备。然后试样采用1 300 ℃/4 h AC.+1 100 ℃/4 h AC.+870 ℃/16 h AC.进行

热处理。低周疲劳试验试样见图1，测试温度为950 ℃，采用伺服液压测试机在大气

环境下进行。试样总轴向应变采用安装在试样上的引伸仪进行测量和控制，总应变

范围在±0.4%～±1.4%，加载方式为完全相反的应变控制拉压模式，R=-1，R为每

次循环最大应变与最小应变之比。应变速率为5×10-3 s-1，载荷波为三角波形。纵向

截面和断裂表面采用JSM 6301 F（SEM）扫描电镜观察测试。透射电镜型号为Philip 
EM 420，透射电镜样品为断裂试样断口表面下2 mm处切取的200 μm薄片制备而成。

2  试验结果与讨论
2.1  低周疲劳行为

DD499单晶合金采用等温循环变形测试而获得高温低周疲劳试验结果如表1所

示。其中，Δε t为总应变，Δε e为弹性应变，Δε p（Δε t-Δε e）为计算得到的塑性

应变，Δσ为应力幅，Nf为断裂时的循环数。一般采用经典的Manson-Coffin关系来描

述应变控制的低周疲劳行为，总应变幅可以分解为塑性应变和弹性应变范围，由经

验公式（1）表示[21]。

式中：ε f′和σf′分别为疲劳塑性和疲劳强度系数；c和b分别为疲劳塑性和疲劳强度指

（1）
t               p              e           f          f f
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数，E为弹性模量。

总应变幅、塑性和弹性应变范围与循环数之间的

950 ℃关系曲线如图2a所示。塑性和弹性应变可以在

疲劳寿命一半时导出。在全应变水平下，塑性应变要

远小于弹性应变，随着疲劳寿命的增加塑性应变急剧

减少。分析950 ℃低周疲劳数据，根据式（1）进行拟

合，可以获得低周疲劳经验方程参数，其分析结果列

于表1中。 
循环硬化和软化曲线可以由回滞环中的拉伸峰值

应力对应循环数获得，图2b为950 ℃不同应变幅的循

环应力响应曲线。可以看出合金循环应力与总应变之

间存在密切响应关系，在总应变范围为0.4%时，合金

表现出较长阶段的循环硬化和循环稳定；总应变范围

从0.5%到0.7%时，应力响应明显表现为连续的循环稳

定；总应变范围从1.0%到1.2%时，应力响应表现为先

期软化，然后循环硬化。但是，最大拉伸应力随着循

环寿命的增加而逐步减小。因此，DD499合金应力响

应总体上还是以循环稳定为主。在比较高的循环寿命

条件下应力响应从软化转变到循环硬化，在较高的应

变范围，没有观察到循环应力饱和，饱和应力可从相

应的半寿命时的应力获得。

根据变形模式和内部的应力状态，循环应力软化

后达到一定值后，将会逐步趋于稳定。很多高温合金

依赖于高温循环应变强化。这种强化效果可归因于位

错密度的增加，高温大量的交滑移和复杂位错网的形

成都会阻碍位错运动。 

2.2  裂纹萌生、扩展和断裂
通常，低周疲劳宏观断口表现为没有明显塑性变

形的脆性断裂。图3a为950 ℃总应变为1.4%和循环数为

48的低周疲劳断口形貌。裂纹萌生在试样表面，箭头

标出了裂纹扩展方向。撕裂棱的形成为多重裂纹同时

沿{111}面扩展时相互交叉的结果。断口表面大部分都

图1 低周疲劳试样示意图

Fig. 1 Schematic diagram of low fatigue specimen

                                        （a）弹性和塑形应变幅与循环数关系曲线                                    （b）循环应力响应曲线

图2 DD499合金950 ℃弹性和塑性应变幅与循环数关系曲线循环应力响应曲线

Fig. 2 Elastic and plastic strain range vs. number of cycles to failure and cyclic stress response of DD499 alloy at 950 ℃

表1 DD499单晶合金低周疲劳试验数据和应变疲劳参数
Table 1 Low-cycle fatigue test results and strain fatigue 

parameters of DD499 alloy

Δε t /2/%

1.4

1.0

0.7

0.5

0.4

Δε e /2/%

1.06

0.92

0.66

0.498

0.396

Δε p /2/%

0.34

0.08

0.04

0.002

0.004

Δσ  /2/%

900.4

782.9

554.9

439.9

365.7

2Nf

39

374

2 254

9 178

29 400

 εf′

8.8

 c

0.870 3

σ f′ /MPa

1 780

b

0.159 5

ED/GPa

83

K/MPa

2 408

n

0.163 1

被不同的小平面占据，由撕裂棱相连。至少可以观察到

三层裂纹扩展面，虽然断口表面氧化比较严重，但还是

可以观察到许多韧窝，表明材料塑性良好（图3d）。因

此，这种单晶材料950  ℃时应为混合断裂类型。

随着低周疲劳寿命的提高，高温氧化对裂纹萌生

和扩展的作用越发明显。断口周边可以观察到多处裂

纹萌生区域，这些裂纹萌生都可归因于表面氧化（图

3b循环寿命2Nf=15 456）。蠕变韧窝难以观察，因断

裂表面已被氧化膜覆盖（图3e）。并且，断口表面可

以观察到清晰的二次裂纹。二次裂纹扩展路径表明了

滑移面最佳滑移方向。图3c为循环数为2Nf=43 344时

的低周疲劳断口，断口表面氧化严重并且起伏不平。

这说明裂纹多处萌生，沿各自的滑移面进行扩展。氧

化减少了合金疲劳寿命。并且，在断口表面可以观察
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到裂纹扩展阶段的沿[110]方向平行的犁沟形条纹（图

3f）。低周疲劳条纹由于扩展方向上有碳化物阻碍变得

弯曲。由条纹间的距离，可以推断裂纹扩展速率在逐

步增加 。 
高温氧化是疲劳破坏的重要原因，因其导致了不

可恢复的位错滑移，高温氧化不但提高了裂纹在试样

表面的萌生速率，而且提高了裂纹扩展速率。950 ℃的

高温氧化在一定程度上减低了低周疲劳断裂性能；疲

劳萌生阶段和疲劳扩展阶段比较清晰明显。根据能量

消耗最小化原理，裂纹扩展会沿着垂直应力轴基体通

道最薄弱的路径扩展。裂纹在最大拉伸应力面扩展占

据着第二阶段主导地位。但是，转化为{111}面扩展需

要较高的强度因子范围[22]。虽然也有一些γ/γ′界面处

的颗粒切割现象发生，但裂纹扩展路径无疑存在于基

体通道中。这是因为在基体和γ/γ′界面处位错密度最

高，剪切沉淀颗粒都会导致加工硬化，促进裂纹在界

面和基体通道内扩展。

2.3  变形组织和位错结构
界面错配引起内应力的出现，进而促进了筏形组

织的形成。低周疲劳主要受控于塑性变形，具有较低

屈服强度的合金试样在同样应力水平条件下塑性变形

较大，失效断裂自然较快。微观循环变形和循环应力

响应间的组织性能对应关系是通过扫描电镜（SEM）

和透射电镜（SEM）细致观察多种位错及变形微观结

构建立起来的。 
通过透射电镜观察，进一步系统开展950 ℃低周

疲劳变形组织研究。图4中给出了不同总应变范围的

位错组织结构。在总应变为Δεt=0.4%时，在基体和

界面处可以观察到典型的位错网及位错环对γ′沉淀颗

粒的切割，如图4a所示。在基体通道内位错密度分布

不均，位错切割下γ ′相颗粒开始形筏。碳化物附近

的位错密度明显高于其他区域，表明其明显的位错钉

扎作用。微观变形组织中位错间距并不一致，但平均

位错间距明显与总应变范围相关。随着总应变的增加

（Δε t≥0.5%），γ′相颗粒被层错剪切，如图4b所

示。在整个变形组织中，可观察到多重滑移系沿{111}
面开动，也可观察到两套滑移系统交叉产生的交滑移

（图4b箭头所示）以及跨越两个γ′相颗粒及界面的长

层错剪切行为。随着局部应力的增加和γ/γ′共格的失

去，基体和γ′相颗粒界面处位错的累积推动了位错切

割γ′相颗粒。在γ/γ′界面的位错网在一定程度上阻止

了位错切割γ′相颗粒，这也是950 ℃低周疲劳过程中

很少有单独位错切割γ′相颗粒的内在原因。当总应变

范围为1.0%时，还可以观察到大量的位错网和层错，

这表明950 ℃为低周疲劳位错机制转变温度，由位错切

割γ′相颗粒向位错攀移或位错绕过机制转变，如图4c
所示。当总应变范围为1.4%时，可以观察到高密度平

行层错剪切γ′相颗粒以及层错从γ′相沿{111}滑移面扩

展至γ基体内（图4d）。另外，在γ/γ′界面处还观测

到比较规则的位错网（图4d），这进一步说明950 ℃为

变形机制转变温度。而且，随着总应变范围的增加，相

颗粒变形程度越来越小。这说明随着低周疲劳寿命的减

小，蠕变在低周疲劳变形中的作用越来越小。

超晶格本征层错（SISFs）为高温合金变形组织中

主要特征之一。在高温合金中层错的形核和生长比较

容易，因为特殊的几何条件可以促进层错的扩展[23]。

在较大应变幅时，位于γ′相颗粒内的高密度层错可以

归因于循环硬化影响。循环硬化又与高密度滑移带密

切相关。正是由于位错反复剪切γ′相颗粒，促进了非

（a）、（d）Δεt/2=1.4%，2Nf=48；（b）、（e）Δεt/2=0.5%，2Nf=15 456；（c）、（f）Δεt/2=0.4%，2Nf=43 344

图3 DD499合金950 ℃ 低周疲劳裂纹萌生和扩展

Fig. 3 SEM images showing fatigue crack initiation site and crack propagation at 950 ℃
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均匀平行滑移带的发展，最终导致通常的不规则滑移

或回复。位错在碳化物周边的钉扎和累积，一定程度

上阻碍了位错的运动。响应应力足够大时，会产生另

外的移动位错或解锁钉扎位错。二次碳化物析出相等

的加工硬化影响与γ′相颗粒筏形化造成的软化影响平

衡时就可保持高温循环稳定。

在低周疲劳过程中单晶高温合金位错的聚集源

于位错的多重交互作用。另外，在较长疲劳寿命条件

下，γ′沉淀相会发生一定程度的定向粗化。尽管较高

的塑性变形累积，界面位错网还是能达到较大尺寸。

低周疲劳响应应力越大，位错的偏移力越大[24-25]。位错

和界面为位错攀移绕过沉淀颗粒提供了扩散条件。错

配应力激发了界面弹性应变能，而弹性应变能又成为

筏形化的主要驱动力[26]。950 ℃低周疲劳断裂失效行为

为合金氧化、蠕变变形和疲劳损伤累积共同作用的结

果。随着温度的升高，氧化的负面作用会随着测试温

度的提高而增强，降低低周疲劳寿命。这是因为氧化

既增加了裂纹萌生速率又促进了裂纹扩展。 

3  结论
（1）循环应力响应与总应变幅密切相关，但总体

上合金以循环稳定为主。

（2）高温氧化不但加速了裂纹在试样表面的萌

生，也促进的裂纹沿[110]方向的扩展。

（3）高温低周疲劳断裂失效为合金氧化、蠕变变

形和疲劳损伤累积共同作用的结果。

（4）循环应力响应变形机制为位错间的相互作

用、位错与γ′相颗粒作用以及位错与碳化物作用下结

果。950 ℃为位错剪切向位错攀移变形机制的转变温

度。
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High Temperature Cyclic Fracture and Deformation Behavior of a Ni-Base 
Single Crystal Superalloy

YU Jin-jiang1, JIN Tian-wen2, XIE Jun1, SUN Xiao-feng1

(1. Institute of Metal Research, Chinese Academy of Sciences, Shenyang 110016, Liaoning, China; 2. AECC South Industry 
Co., Ltd., Zhuzhou 412002, Hunan, China)

Abstract:
Low-cycle fatigue(LCF)cyclic fracture and deformation behaviors were systemically investigated at 950 ℃ on 
DD499 single crystal superalloy. It is shown that high temperature oxidation not only accelerates the initiation 
of crack at the surface, but also promotes the crack propagation along [110] direction. The low-cycle fatigue 
failure occurs under the combined action of oxidation, creep and fatigue.  The cyclic stress response behavior 
at 950 ℃ can be taken as the result of interactions between dislocation-dislocation, dislocation-γ′ precipitate, 
dislocations and carbides. Low cycle fatigue deformation mechanism at 950 ℃ is transiting from dislocations 
shearing to dislocation climb.  
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