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本研究旨在了解在焊接Grade 91（Gr.91）钢时，热影响区（HAZ）内不同的临界温度与第二相的
稳定性之间的关系。IV型开裂出现在Gr.91钢的焊接热影响区。先前的研究表明，Gr.91钢的开裂失
效与其抗蠕变性能有关，而Gr.91钢中第二相的稳定性对其抗蠕变性能有着举足轻重的影响。本研
究运用计算热力学方法预测了Gr.91钢中的第二相，即M23C6相、MX相和Z相的稳定性。平衡凝固
和Scheil凝固模拟方法分别被用于研究Gr.91钢在焊接过程中的相稳定性。本文讨论了四个不同临
界温度，即Ac1（加热时奥氏体开始生成的温度）、Ac3（加热时奥氏体转变的终了温度）、M23C6相
及Z相的阈值温度对热影响区的厚度和相稳定性的影响。本研究的模拟结果解释了Gr.91钢抗蠕变
性能的影响机理，并为如何通过优化钢的成分、焊接和热处理工艺参数提高钢的高温抗蠕变性能
提供了一种可行的解决方案。同时，本工作的模拟结果为新型合金的研发，即通过提高钢的抗蠕
变性能来防止IV型开裂提供了指导。
© 2020 THE AUTHORS. Published by Elsevier LTD on behalf of Chinese Academy of Engineering and Higher 

Education Press Limited Company This is an open access article under the CC BY-NC-ND license  
(http://creativecommons.org/licenses/by-nc-nd/4.0/).
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1. 引言

Grade 91（Gr.91）钢是一种高铬（Cr）铁素体-马
氏体结构钢。这种结构钢最初在20世纪70年代由美国

橡树岭国家实验室（Oak Ridge National Laboratory）发

明制造，现已被广泛应用于电力工业，如厚壁锅炉部件

[1]。这种合金钢在基体和晶界中形成了细小弥散的第二

相M23C6微粒和MX微粒，因而具有较好的抗蠕变性能。

然而，已有研究证实了两种可能引起早期蠕变失效的机

理。早期蠕变失效会进一步引起热影响区（HAZ）的IV
型开裂，这一现象在短期或长期的蠕变试验中都已经被

观察到。短期蠕变试验在较高的温度和应力下进行，而

长期蠕变试验的试验温度和试验应力都较低。在短期蠕

变试验的高温和高应力下发生的M23C6微粒粗化是引起

早期蠕变失效的第一个机理[2–4]。M23C6相由于粒径极

小，所以在初始微观结构中被视为有益相。然而，随着

热处理的进行，M23C6相的相分数增加，同时粒径粗化，

因此，M23C6相由有益相转变为损害抗蠕变性能的有害

相。引起早期蠕变失效的第二个机理发生在长期蠕变试

验[3,5–7]的低温和低应力下，有害相Z相的析出会“吞

噬”（eat）细小的MX相。

数十年来，关于Gr.91钢蠕变失效的研究涉及了大

量热力学、动力学和晶体学的调查，其中大部分针对的

是蠕变失效的直接模拟[3,8,9]。尽管人们普遍认为计算
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热力学是预测和指导新型合金（尤其是钢）设计的重要

手段，但对于与Gr.91钢抗蠕变性能直接相关的关键第

二相的相稳定性的基本研究却非常匮乏。针对这个问

题，本文对Gr.91钢进行了热力学研究，以便检验不同

临界温度与热影响区中M23C6相、MX相和Z相的稳定性

之间的关系。这种关系可以预测和改进Gr.91钢在短期

和长期服役过程中的抗蠕变性能。这项研究为全面了解

如何通过优化合金成分来提高钢的抗蠕变性能提供了一

种有效的方法。

2. 文献综述

2.1. Gr.91 钢的 IV 型开裂和抗蠕变性能

抗蠕变性能弱化是导致焊接Gr.91钢在重复循环载

荷下出现IV型开裂的主要原因。IV型开裂主要出现在

焊接热影响区的外边缘区，更确切地说是细晶热影响区

（FGHAZ）和临界热影响区（ICHAZ）（图1）。下文将

针对焊接热影响区的形成展开更详细的解释。为了理解

IV型开裂的形成机理及其抑制方法，相关研究人员已

经开展了许多工作。尽管这些工作提供了许多建议，但

导致热影响区严重失效的准确机理仍是未知的[10–15]。
从热力学角度分析，第二相，如M23C6相、MX相和Z相

不仅会改变热影响区的微观结构，而且还会直接影响合

金在长期和短期服役过程中的失效。合金第二相的形成

及其相稳定性由合金成分、焊接工艺参数（如温度梯

度）、合金的服役条件等因素决定。因此，热力学模拟

是研究第二相的形成和稳定性的一种有效方法，该方法

也有助于确定IV型开裂的潜在发生机理。

2.2. 热影响区的微观结构

热影响区作为IV型开裂的多发区域，是最可能发

生早期蠕变失效的区域。影响热影响区及其分区的微观

结构演化的三个主要因素分别是：① 焊接峰值温度；② 
Ac1和Ac3温度（定义见下文）；③ M23C6碳化物的形成

和溶解[15,16]。因为MX相在焊接过程中不会溶解或失

稳[17]，所以在热影响区的形成过程中，MX相并没有

被考虑在内。研究表明，因为MX相热稳定性较高、粗

化程度小且又弥散分布在微观结构内，所以它不会发生

很大变化[17,18]。因此，M23C6相的稳定性和粗化程度

成为大多数热影响区形成研究的重点。

图1显示了Gr.91钢热影响区的微观结构示意图以及

其三个分区的分布情况。焊接之后，Gr.91钢的热影响

区形成三个分区：CGHAZ、FGHAZ和ICHAZ。人们普

遍认为热影响区的微观结构与两个临界温度（即Ac1和
Ac3）密切相关。Ac1是奥氏体开始生成的温度，Ac3
是奥氏体转变终了的温度。紧邻焊缝金属的区域是熔合

线附近的CGHAZ。在焊接过程中，CGHAZ的峰值温度

超出了临界温度Ac3和M23C6相稳定区的上限温度。由

于温度过高，位于晶界处的M23C6微粒溶入奥氏体，随

之，晶界钉扎力减小，晶粒变粗变大。FGHAZ紧邻

CGHAZ。虽然FGHAZ的峰值温度超出临界温度Ac3，
但还在M23C6相稳定的温度范围内，因此，晶界处的

M23C6微粒不会发生溶解，并且在M23C6相的钉扎力作用

下，形成细小的晶粒。

ICHAZ是三个分区中最小、距离熔合线最远的一个

区域。该区的峰值温度在Ac1到Ac3之间。ICHAZ与其

他两个区域的不同之处在于，该区域冷却后的组织是马

氏体和铁素体的混合物，而CGHAZ和FGHAZ冷却后的

组织主要是马氏体。因此，从热力学角度看，M23C6相

稳定区的上限温度和Ac温度是决定热影响区分区微观

结构的关键因素。Ac3决定了CGHAZ和FGHAZ的边界

位置，Ac1决定了ICHAZ和过热回火区的边界位置。

2.3. 长期蠕变失效

Gr.91钢的长期蠕变试验是在测试温度低至550 ℃、

测试应力低于100 MPa的条件下，对材料的105 h及以上

的蠕变寿命进行的测试[5,7,18–20]。试验观察到了Z相

的形成及其对材料抗蠕变性能的削弱作用[21]。在过去

的几十年，关于Z相的专题研究层出不穷。研究结果发

现Z相的形成会导致细小MX碳氮化合物 [M(C, N)]含量

的减少和富铌（Nb）的MX相（NbX）的消失[22,23]。
细小MX碳氮化合物和富铌MX相都有利于材料热影响

区的抗蠕变性能。因此，钢中Z相的形成对长期服役过

图1. 焊接过程中形成的热影响区及其三个分区，即粗晶热影响区
（CGHAZ）、FGHAZ和ICHAZ的微观结构示意图。
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程中出现的抗蠕变性能的失效起决定性作用。

2.4. 短期蠕变失效

加速蠕变失效测试是为研究短时间内的抗蠕变性能

的机理而设计出的测试方法。例如，取决于测试前的热

处理条件，短期蠕变失效的寿命为100~1000 h、温度为

575~650 ℃ [24]、应力为100~200 MPa [3,24]。试验表明，

M23C6微粒的增加和粗化会影响热影响区的微观结构并

降低抗蠕变性能。

M23C6微粒的粗化受到很多因素的影响，比如热影

响区蠕变空洞的存在[25–27]和中子辐射[28–31]。然而，

奥斯瓦尔德熟化效应（Ostwald ripening effect）[20,32–35]
最好地解释了M23C6微粒的粗化机理。此效应发生在析

出的最后阶段，主要受材料工作温度的影响。温度越高，

M23C6微粒的粗化率越高。

2.5. 与 Gr.91 体系中第二相相关的元素

为了研究在各种服役温度下，Gr.91钢的抗蠕变性

能下降的机理，了解第二相的构成及其每个构成元素

在第二相（如M23C6相、MX相和Z相）形成中的促进作

用很有必要。表1列出了美国机械工程师协会（ASME）
标准下的每种元素的浓度范围[36]。碳化物M23C6相中

的“M”代表金属Cr、铁（Fe）或钼（Mo）。MX中的“M”

代表钒（V）或Nb。MX相中的“X”代表碳（C）或氮

（N）。“X”在材料中的不断变化使这些相位转化为碳化

物（MC）、氮化物（MN）或碳氮化合物[M(C,N)] [37]。
在材料的长期服役中，Z相在较低的温度下形成[5]。Z
相的晶体结构具有三个不同的点阵：（Fe, Cr）、（Mo, V, 
Nb）、（N, Va），其中Va代表空位。由于Fe和Mo的浓度

极低，为了方便理解，本文用符号Cr(V, Nb)N表示Z相。

通常情况下，Gr.91钢中的元素分为铁素体（α-Fe）
稳定剂和奥氏体（γ-Fe）稳定剂两类，它们会影响Ac温
度和第二相的稳定温度范围。α-Fe稳定剂是指添加在钢

中，并在α-Fe相中的溶解度较大的合金元素，这些合金

元素会导致合金的Ac温度上升。相反，γ-Fe稳定剂是

指在γ-Fe相中的溶解度较大的合金元素，它们会导致Ac

温度的下降。C和N属于γ-Fe稳定剂[38]。这两种元素

对于正火和回火过程中析出和粗化的MX相以及M23C6

相的稳定性起关键作用。Cr是一种α-Fe稳定剂[38]，是

合金中最重要的元素。在足够高的浓度下，Cr可以防止

水性条件下的氧化和腐蚀反应。Cr是在热处理初始阶

段主要第二相碳化物M23C6相形成所需的必要元素。如

果成分发生了改变，其他第二相，如M7C3（Cr7C3）和

M2X（Cr2N）也会析出[38,39]。Mo是一种α-Fe稳定剂，

可为M23C6（Mo23C6）碳化物提供固溶度[38]。与此同时，

为了防止Laves相(Fe,Cr)2(Mo,W)和d相的形成，需要控

制Mo的添加量[37]。当Cr的含量较低时，M2C(Mo2C)
也会形成[39]。最后，V和Nb（γ-Fe稳定剂[38]）是促

进MX相形成的重要元素，尤其在Gr.91钢中。MX相即

使在高于正火温度的情况下也极其稳定，这使其难以形

成，但有利于改善其抗蠕变性能。

3. 热力学分析

本文利用Thermo-Calc计算软件及其对应的TCFE8
数据库，在计算热力学的基础上，采取相图计算（CAL-
PHAD）方法，确定了Gr.91体系中关键第二相（即M23C6

相、MX相和Z相）的稳定性。相图计算方法最早由

Kaufman [40]提出，用于模拟多组分材料及其相应的平

衡相。相图计算的基本概念是收集和分析各个相的热力

学数据，并用这些数据预测材料在不同温度、压力和成

分条件下的性能[41–48]。
表1展示了基于Gr.91体系的化学成分。此处比较了

ASME标准[36]下每种元素的质量分数与模拟试验采用

的元素成分。此合金由13种以上元素组成，但是，本热

力学模拟试验仅选择了最关键的元素来预测第二相的稳

定性。因此，此次试验选择Fe-Cr-C-V-Nb-Mo-N（基于

Gr.91体系）合金为基准体系。

3.1. Gr.91 体系的垂直截面图

图2显示了Gr.91体系随C浓度变化的垂直截面图。

更具体地说，图2（a）显示了温度为600~1600 ℃、C浓

表1 ASME标准[36]下的Gr.91钢的化学成分和本模拟研究中所采用的成分

Status
Elements (wt%)

Cr C V Nb Mo N Mn P S Si Al Ti Zr

ASME standard 7.90–9.60 0.06–0.15 0.16–0.27 0.05–0.11 0.80–1.10 0.025–0.080 0.25–0.66 0.025
(max)

0.012
(max)

0.18–0.56 0.02
(max)

0.01
(max)

0.01
(max)

Simulation 8.75 0.10 0.215 0.08 0.95 0.05 – – – – – – –
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度为0~0.2 wt%的垂直截面图；图2（b）显示了温度为

700~1000 ℃、C浓度为0~0.15 wt%的垂直截面图。这些

垂直截面图显示了α相和g相以及关键第二相（包括MX

相、M23C6相和Z相）的相稳定区域。

值得注意的是，MX相与γ基体相拥有相同的面心

立方（fcc）晶体结构。但是，MX的吉布斯自由能存在

溶解度间隙，即在特定的温度区域内可能会形成两个成

分不同的面心立方的MX相。这一结果与该合金的其他

子体系的实验观察结果相吻合[49–53]。本文后面将详

细讨论MX相和γ相的吉布斯自由能。MX相是具有两个

亚点阵的固溶体相，即(V,Nb)(C,N)。第一个亚点阵主要

由V和Nb构成，而第二个亚点阵主要由C和N构成。本

文分别用MX1和MX2表示不同的MX相。MX1表示在

第二个亚点阵中N比C多的MX相，而MX2是C比N多

的MX相。

基于本研究可知，M23C6相，即(Cr,Fe,Mo)23C6的组

成在该合金钢中基本保持不变。M23C6相主要在低温区

形成，并且第一个亚点阵主要由Cr占据[38]。Z相，即

(Fe,Cr)(Mo,V,Nb)(N,Va)的形成温度比M23C6相更低。Z

相的组成也基本保持不变，其中Cr和V分别是Z相第一

和第二个亚点阵中的主要元素[23]。

当C浓度为0.05 wt%时，MX1相首先在1243~896 ℃

的温度区间内析出。当温度降至Ac3温度（896 ℃）时，

γ相开始转变为α相。随着温度不断降低，其他两个第二

相（即M23C6相和Z相）逐渐稳定。需要指出的是，在C

浓度高于0.1 wt%的区域中，因为存在溶解度间隙，两

种类型的MX相，即MX1相和MX2相变得稳定。例如，

如图2（a）所示，随着C浓度的增加，在温度为1000 ℃

且C浓度为0.155 wt%的相区间，稳定相从γ + MX1变为

γ + MX1 + MX2。

3.2. 面心立方结构的 γ 相和 MX 相的吉布斯能

相图计算方法中，同一晶体结构的相通常只用一个

吉布斯自由能来描述[23]。上文已指出，γ相、MX1相

和MX2相均是面心立方结构。MX相对抗蠕变性能是有

益的。因为在短期服役中，与M23C6相相比，MX相具

有较高的热力学稳定性和极低的粗化速率[38]。因此有

必要对MX相进行仔细研究。图3展示了1000 ℃下γ相、

MX1相和MX2相的吉布斯自由能。由图可知，虽然这

三个相的晶体结构相同，但是其吉布斯自由能却有很大

的差异。在C浓度小于0.15 wt%的区域中，仅有γ相和

MX1相两个稳定相，而MX2相则稳定在C浓度较高的

区域。这一结果清楚地解释了图2（a）中1000 ℃下发

生的相变。

3.3. 发生奥氏体转变的最小 Ac1 温度和铁素体临界 Ac3

温度

两个Ac温度，即Ac1和Ac3温度对理解热影响区

的相稳定性和微观结构的演变至关重要。上文已指出，

Ac3温度决定了FGHAZ和ICHAZ的边界，而Ac1温度决

定了ICHAZ和过热回火区的边界（图1）。所以，Ac1和

Ac3与IV型开裂的形成密切相关，因此，有必要对影响

Ac1和Ac3温度的因素进行研究。图4显示了Gr.91体系

中的Ac1和Ac3的模拟结果（实线）与Fe-C二元相图（虚

图2. 基于Gr.91体系的相图，其中蓝色曲线表示Ac1温度，红色曲线表示Ac3温度。基于Gr.91体系在C浓度为0~0.2 wt%、温度为600~1600 ℃时
的相图（a）以及C浓度为0~0.15 wt%、温度为700~1000 ℃时的放大图（b）。
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线）中Ac1和Ac3的对比图。

如图4（a）所示，在Gr.91体系中，随着C浓度的增

加，Ac1从890 ℃降至830 ℃，其中在C浓度较低的区域

（最低处的C浓度小于0.01 wt%）下降速率最快，然后

下降速率逐渐降低。类似的现象也发生在Fe-C二元相图

中，在C浓度较高的情况下下降速率也较快，且Ac1从
910 ℃降至738 ℃。这种急剧变化是由两个相图中的相

变造成的。而且Gr.91体系中的Ac1温度通常比Fe-C二

元相图中的要高得多。这一显著差异表明，Gr.91体系

中合金元素导致了Ac1温度的显著升高。图4（b）显示

了Ac3温度与C浓度之间的关系，在Gr.91体系中，Ac3
从C浓度为0 wt%下的960 ℃降至C浓度为0.2 wt%下

的850 ℃，而在Fe-C二元相图中，Ac3从910 ℃下降到

840 ℃。与图4（a）相似，在基于Gr.91的体系中，C浓

度在0.08 wt%处的急剧变化表明发生了相变，即从α + γ 
+ MX1 + MX2 + M23C6转变为α + g + MX1 + M23C6。而

在Fe-C二元相图中则没有发生相变，Ac温度与C浓度

呈线性关系，即α相和g相是该温度范围内仅有的两个

稳定相。总的来说，这些发现表明，在Gr.91体系的典

型C浓度范围内（即约0.1 wt%），Gr.91体系中的Ac3温
度与Fe-C二元相图中的Ac3温度相近。

3.4. 平衡条件下第二相的摩尔/点阵分数

图5展示了Gr.91钢在600~1400 ℃温度范围内第二

相（即M23C6相、MX和Z相）的摩尔分数。由图可知，

在770~1260 ℃的温度区间内，MX1相是稳定的，而在

847~890 ℃的温度范围内存在极少量的面心立方的MX2
相。图6展示了MX1相和MX2相的第一和第二个亚点

阵的点阵分数的变化。在MX1相中，随着温度的降低，

第一个亚点阵的主要元素从Nb变为V，而第二个亚点阵

的主要元素始终是N。在MX2相中，第一个亚点阵的主

要元素始终是Nb，而第二个亚点阵C的点阵分数比N略

高。因此，V是低温下MX1相的重要元素。

当温度低于870 ℃时，M23C6相稳定下来。随着温

度不断降低，M23C6相迅速成为主要的第二相。在此温

度范围内，g基体相转化成α基体相，使基体中C溶解度

急剧降低，从而导致M23C6相的含量急剧增加。

图5还表明，Z相在温度低于790 ℃后变得稳定，而

MX1相则变得不稳定。Z相的形成会消耗MX1相中的元

素V，从而导致MX1相分解。这可以用来解释在低温长

期蠕变试验中出现的Z相“吞噬”MX相的现象[54]。
图3. 在1000 ℃下，Gr.91体系中的γ相、MX1相和MX2相在C浓度为
0~0.20 wt %时的吉布斯自由能。

图4. 随着C浓度的变化，Gr.91体系中Ac1温度（a）和Ac3温度（b）的模拟结果（实线）与Fe-C二元相图（虚线）中的Ac温度的对比。
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3.5. 平衡凝固和 Scheil 凝固模拟

上文提到的平衡凝固模拟可以用于理解理想的慢速

冷却过程中的相稳定性的变化。但是，在实际的冷却条

件下，样品并不总能在每个温度下都达到平衡。因此，

为了了解实际冷却条件下的相稳定性，本文进行了平衡

凝固和Scheil凝固的模拟。

图5预测了第二相在平衡凝固条件下的形成过程，

即样品在每个温度下都达到全局平衡。平衡凝固可以

模拟极其缓慢的冷却速度下的相稳定性。与此同时，

Scheil凝固模拟可以预测第二相在类似淬火条件下的形

成过程。Scheil凝固模拟实验有三个主要假设：① 固相

形成后便不会发生扩散；② 液相从始至终保持均匀；③ 
液相和固相的界面处存在局部平衡。人们普遍认为，平

衡凝固模拟和Scheil凝固模拟可以充当两个边界条件，

即平衡凝固模拟相当于极其缓慢的冷却，Scheil凝固模

拟则相当于极其快速的冷却。因此，实际条件下的固相

数量应介于平衡凝固模拟和Scheil凝固模拟所预测的数

量之间。此外，这两种模拟方法可以指导不同实验条件，

比如正火、回火、焊接和焊后热处理下发生的相稳定性

变化。在这些实验条件下，系统的相稳定性会随着时间

的增加逐渐变为平衡态。图5. Gr.91体系中的第二相的摩尔分数。

图6. Gr.91体系中Nb、V、C和N在MX1相（a、b）和MX2相（c、d）中的点阵分数。
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图7展示了在平衡凝固（实线）和Scheil凝固（虚

线）模拟中，Gr.91钢的第二相（即M23C6相、MX1相、

Z相和MX2相）在凝固过程中的形成情况。如图7（a）
所示，M23C6相在平衡凝固条件下，于870 ℃处开始析

出，而在Scheil凝固条件下，于1225 ℃处形成。另外，

Scheil凝固模拟过程中形成的M23C6相的数量比在平衡凝

固过程中形成的数量少得多。该结果表明，实际冷凝过

程中M23C6相的浓度可能小于平衡凝固过程中M23C6相的

浓度。因此，Gr.91钢在高温退火条件下，会形成更多

M23C6相。这一发现很好地解释了Gr.91样品在高温短期

蠕变测试条件下形成较多M23C6相的原因[24]。
另一方面，如图7（b）所示，在平衡凝固期间，

MX1相在1260 ℃处开始形成，但在低于770 ℃的温度

区域，MX1相消失。在快速凝固的条件下，MX1相在

1410 ℃处开始形成，但此时，MX1相的最大生成量远

低于平衡凝固条件下所生成的量。这一结果表明，在实

际的凝固过程中，由于冷却速度快，生成的MX相为亚

稳态相，此相在高温短期蠕变测试条件下具有消失的趋

势。图7（a）、（b）展示的结果很好地解释了高温短期

蠕变试验条件下，M23C6相摩尔体积增加和MX相消失

的原因。

此外，图7（c）展示了Z相在平衡凝固条件下是稳

定相，且其形成温度比M23C6相和MX相低。然而，在

Scheil凝固模拟条件下，Z相没有形成，这表明较高的

冷却速率会阻止Z相的形成。这一发现很好地解释了

在初始微观结构中未观察到Z相，以及在低温长期蠕

变试验条件下Z相出现并吞噬MX相的原因[54]。对于

MX2相来说，如图2（b）和图5所示，在平衡凝固模

拟过程中，MX2相仅在一个较短的温度区间内少量形

成，在Scheil凝固模拟过程中，MX2相则完全不稳定。

因此，MX2相的稳定性在很大程度上取决于冷却速度

和合金成分。

图7. Gr.91体系的平衡凝固（实线）模拟结果和Scheil凝固（虚线）模拟结果。各相的摩尔分数如下：M23C6相（a）、MX1相（b）、Z相（c）和MX2相（d）。
在Scheil凝固模拟中，Z相和MX2相不稳定。
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3.6. 合金成分对抗蠕变性能的影响

系统的热力学模拟结果表明，Gr.91钢中各相的稳

定性对其抗蠕变性能起着至关重要的作用。模拟结果

还表明，合金成分会影响第二相的稳定性。为了提高

Gr.91钢的抗蠕变性能，人们需要优化合金成分以便在

焊接后的热影响区内得到理想的微观结构。

如图8所示，在焊接过程中，Gr.91钢有四个不同的

临界温度。Ac1（红线）是划分ICHAZ和过热回火区的

边界温度，而Ac3（蓝线）是划分FGHAZ和ICHAZ的

边界温度。M23C6相的阈值温度（黑色实线）是M23C6相

保持热力学稳定性的上限温度。在焊接过程中，M23C6

相的阈值温度对应FGHAZ和CGHAZ的边界温度。如上

文所述，IV型开裂仅发生在FGHAZ和ICHAZ内部[55]，
并且有许多报道解释了这一现象[3,15]。然而，从热力

学的角度观察和分析，这两类第二相的变化，即M23C6

相的粗化和Z相的形成，降低了FGHAZ和ICHAZ之间

的抗蠕变性能[20,23,56]。
假设焊接过程中的热影响区内部温度梯度不变，调

节Ac1相、Ac3相和M23C6相的阈值温度会对FGHAZ和

ICHAZ的厚度产生较大的影响。为了减小FGHAZ和

ICHAZ的整体厚度，降低Ac1相与M23C6相的阈值温度

之间的温度差很有必要。如图8所示，降低Gr.91体系中

的C浓度有助于降低出现IV型开裂的可能性。

高温短期抗蠕变性能与M23C6相的粗化相关[20,32–
35]。因此，降低M23C6相的热力学稳定性可以提高抗蠕

变能力。如图8所示，随着C浓度的降低，M23C6相的阈

值温度降低，导致M23C6相在高温下的稳定性降低，从

而增强其高温短期抗蠕变性能。

低温长期抗蠕变性能与有害相Z相的形成有关。根

据之前的观察结果，随着Cr从基体相扩散到MX相，

MX相会转变为Z相并导致富氮MX相的最终消失[23]。
基于这一观察，我们假设，通过降低Z相的阈值温度，

即Z相保持热力学稳定性的上限温度，长期抗蠕变性能

可以得到极大的提高。所以如图8所示，较高的C浓度

将有助于提高短期抗蠕变性能。

为了研究合金成分对合金抗蠕变性能的影响，研究

人员可以对不同的合金元素进行类似的热力学模拟。本

研究采用的方法可以为合金的研发开辟道路，即优化

Gr.91钢的合金成分，可提高合金在不同应用中的抗蠕

变性能。

4. 总结和未来研究展望

本研究采用相图计算方法，分析和模拟了Gr.91钢
热焊接影响区中Ac温度、M23C6相和Z相阈值温度与

M23C6相、MX相和Z相的稳定性和成分变化之间的关

系，建立了对Gr.91合金体系的热力学认知。

本文讨论了不同服役条件下，引起抗蠕变性能下

降，并导致焊接热影响区内IV型开裂的两种不同的热

力学蠕变机理：① M23C6相在高应力和高温短期测试

条件下，发生奥斯瓦尔德熟化效应并粗化[20,32–35]； 
② Z相在低应力和低温长期测试条件下形成，并最终降

低Gr.91钢中MX相的稳定性[22,23]。
本文开展的平衡凝固模拟和Scheil凝固模拟的结果

显示了两种极端冷却条件（即极其缓慢的冷却速度和淬

火条件）下的相稳定性。Scheil凝固模拟结果表明，在

快速凝固条件下，在温度高于1200 ℃的区域中形成了

有限的M23C6相和MX1相。相比之下，平衡凝固模拟结

果显示，在低温环境中能形成更多数量的M23C6相和Z
相。同时，由于MX相的热力学不稳定性，其在实际操

作温度下可能会消失。这一发现成功解释了蠕变试验中

出现的一些实验结果，如M23C6相形成数量的增多、Z
相的形成以及MX相的消失。

此外，本文还以C为研究对象研究了合金元素对抗

蠕变性能的影响，即C对Ac1相、Ac3相、M23C6相的阈

值温度和MX相的阈值温度的影响。研究结果表明，C
浓度的增加可能对微观结构和相稳定性产生不同程度的

影响。C浓度的增加可能会导致焊接过程中FGHAZ和

ICHAZ的总厚度的增加，进而增大了IV型开裂发生的

可能性。另外，C浓度的增加可以提高M23C6相的稳定
图8. Gr.91体系中M23C6相（黑色实线）和Z相（虚线）的阈值温度以
及Ac1（蓝色实线）和Ac3（红色实线）温度。
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性，降低Z相的稳定性。这种变化可能会损害短期的抗

蠕变性能，但对长期抗蠕变性能有利。然而，仅根据

Gr.91钢中的第二相，即M23C6相和Z相的热力学模型，

并不能得出特定的C浓度会改变第二相整体稳定性的论

断。该热力学模型强调了阈值相稳定性的总体趋势，然

而，合金的力学性能可以随着焊接条件的改变所导致

的热影响区的微观结构的改变而改变。因此，需要结合

特定的热处理条件和蠕变试验来优化合金成分。除此之

外，在下一步的研究中，可以用类似的模拟试验来揭示

不同的合金元素对热影响区内的IV型开裂和Gr.91钢的

抗蠕变性能的作用。
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