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不同初始组织 TiAl 合金轧制板材的组织演化 
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摘 要：研究锻态组织及其后续热处理得到的近 γ等轴组织和全片层组织的 TiAl合金板坯在 1 280℃多道次轧制 

过程中的组织演化。结果表明：不均匀锻态组织经过 6道次轧制变形后组织仍不均匀，而经过热处理的板坯通过 
6 道次轧制，轧态组织较为均匀，其中全片层组织的板坯在整系列轧制道次中，轧态组织最均匀。采用 EBSD 方 

法分析 TiAl 合金中 γ 相与 α2 相在轧制过程中的取向差分布，全片层组织板坯在轧制变形中，γ 相与 α2 相的有效 

应变均高于近 γ等轴组织的板坯；在道次变形量为 10%~15%条件下，γ相主要发生了动态再结晶，而 α2 相仍在位 

错密度累积过程中。 
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Microstructure evolution of TiAl alloy sheet with 
different original microstructures 
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Abstract: The TiAl alloy blank with as­forged microstructure and post heat  treatment microstructures, including near γ 
and fully lamellar microstructure, was rolled at 1 280 ℃ by multi­pass rolling schedule. The effects of different original 
microstructures on their microstructure evolution in the multi­pass rolling processes were investigated. The results show 
that the microstructure of the sheet is nonhomogeneous when the plate slab with forged microstructure was rolled with 6 
passes. However,  it  is homogeneous when  the  slabs with heat  treatment microstructure were deformed under  the  same 
conditions. The deformation of  the slab with  fully  lamellar microstructure  is more uniform in the whole rolling passes 
than that of the one with near γ microstructure. The misorientation angle distributions of α2 and γ phase were analyzed. 
The dynamic  recrystallization of γ phase happens and the dislocation density of α2  phase is  increasing  in  the  condition 
that the rolling reduction is 10%−15% per pass. 
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TiAl合金板材具有高比强度、高比刚度、良好的 

抗蠕变、抗氧化和阻燃性能 [1−2] ，可应用于航空航天飞 

行器的热结构件及热防护系统中，以实现飞行器的轻 

量化。TiAl合金的室温塑性差、热加工窗口窄，因此 
TiAl合金板材制备难度非常大。 20世纪 80年代开始， 

美国、欧洲相继对  TiAl 合金板材进行系统的工艺研 

究，如美国的国家航天飞机计划(NASP)、高速民用运 

输计划(HSCT)，欧洲的 Hermes 和 Sönger 计划 [3−4] 。 

先后开展等温轧制、 包套轧制和化学沉积等成形方法， 

其中包套轧制是研究最多、工艺较为成熟，是可行的 
TiAl合金板材制备技术 [5] 。 

本文作者主要研究了  TiAl 合金在板材轧制过程 

中的组织演变规律。TiAl合金铸锭通过包套锻造制备 

轧制板坯，铸锭发达的柱状晶分布和锻造一维镦粗变 

形均导致锻态组织不均匀。对于本征脆性的  TiAl 合 

金，在轧制过程中，这种不均匀组织发生不协调变形 
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往往会诱发微裂纹萌生；此外，锻态组织的遗传性也 

会导致 TiAl合金板材性能不稳定性。 本文作者对板坯 

进行轧制前均一化热处理，得到均匀组织的板坯，有 

效的降低板材缺陷的产生并提高组织的均匀性，并分 

析 TiAl合金中 γ相与 α2 相在轧制过程中的演化规律。 

1  实验 

实验采用TiAl合金的名义成分为： Ti­46.5A1­2Cr­ 
2Nb­0.15B(摩尔分数，%)，tα=(1 320±5)℃，经过两次 

真空自耗电弧熔炼和一次冷壁铜坩埚真空感应熔炼得 

到 d 80 mm铸锭。经过 1 260 ℃、130 MPa、4 h 热等 

静压处理，以消除铸锭中少量缩孔和疏松。 采用 304ss 
不锈钢包套进行多步近等温锻造，锻造温度为  1  280 
℃，总变形量为  80%。去应力退火处理后，从  TiAl 
合金饼饼中线切割取板坯，并对板坯进行不同制度热 

处理(表 1)。随后 TiAl 合金板坯表面磨制抛光，重新 

采用  304ss 不锈钢包套进行轧制变形，轧机轧辊直径 

为 d 260 mm，轧辊线速度为 40 mm/s，轧制温度为 1 
280 ℃，每道次变形量控制在 10%~15%范围内，共 6 
道次，总变形量为 60%，轧制后立即进行油淬处理， 

以保留轧态组织。解除 TiAl合金板材包套后，在板材 

中心部位取样制备金相，采用  ZEISS­Axiovert200 
MAT  光学显微镜进行微观组织分析。在  FEI/Nova 

表 1  TiAl合金板坯热处理制度 
Table 1  Heat treatment schedule of TiAl alloy slabs 
Number  Heat treatment  Remark 

1  900℃，8 h，FC  Destressing 

2  1 200℃，8 h，FC 
Two­state microstructure 

processing 

3  1 340℃，5 min/FC 
Fully lamellar 

structure processing 

NanoSEM 430扫描电镜上采集 EBSD实验数据，扫描 

步长为 0.2 μm，数据在 HKL­Channel 5软件上分析处 

理。 

2  结果与讨论 

2.1  合金的锻态组织 

TiAl合金铸锭经过热等静压处理后，铸锭中心的 

组织为双态组织，约占铸锭体积的 1.6%，铸锭其他部 

位是片层组织，片层取向垂直于凝固方向 [6] 。在片层 

晶界处有少量的等轴 γ晶粒。 

铸锭经过包套锻造后，粗大铸态组织发生扭曲破 

碎，晶粒得到明显细化，相对粗大铸态组织，预锻造 

处理扩大轧制变形工艺窗口。 沿 TiAl合金锻饼径向切 

取板坯，板坯的宏观照片如图  1(a)所示，锻饼的变形 

组织极不均匀，流线由锻饼中心沿半径呈发散状。中 

心区域Ⅰ的显微组织(图  1(b))为双态组织。从中心到 

边部，残余片层组织体积分数逐渐增加。锻饼的边缘 

区域Ⅱ(图 1(c))，组织主要由残余片层组成， 该区域在 

锻造过程中处于自由变形区，受到轴向压应力和径向 

拉应力的共同作用，片层取向平行于半径方向，即拉 

应力方向。在锻压过程中，当 TiAl合金片层组织惯习 

面法向与压力方向呈一定角度，片层组织发生偏转， 

直至压力方向垂直于惯习面 [7] 。同时随变形量的增加， 

片层组织发生动态再结晶，片层中的位错发生缠结形 

成亚晶界，最终形成细小的等轴 γ晶粒。 

2.2  合金的热处理组织 

锻造板坯经过等轴组织热处理的显微组织如图 
2(a)所示，由等轴 γ晶粒和少量的细小 α2 相颗粒组成， 

但是 γ晶粒尺寸与其分布都不均匀，这主要是由凝固 

图 1  TiAl合金锻态组织 
Fig.1Microstructures of TiAl alloy after forging: (a) Macrostructure; (b) Microstructure of center; (c) Microstructure of rim
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图 2  TiAl合金热处理组织 
Fig.2  Microstructures  of  forged  TiAl  alloy  after  following 
heat  treatments:  (a)  1  200 ℃  for  8  h  followed  by  furnace 
cooling; (b) 1 340℃ for 5 min followed by furnace cooling 

过程中成分微观偏析造成的，粗大等轴 γ 晶粒区域的 
Al含量低而 Nb含量高，导致 α2 相含量降低，减弱了 

对 γ晶粒的钉扎作用。经过 1  340 ℃热处理的显微组 

织如图 2(b)所示， 得到均匀全片层组织， 尺寸约为 200 
μm，片层无取向性。α单相区热处理极大的提高了成 

分均匀化的速率， 消除在 α2+γ两相区很难完成的成分 

偏析 [8] 。 

2.3  合金的轧制组织 
1 号板坯经过 6 道次轧制 60%变形量后，仍遗传 

了不均匀的锻造组织特征(图 3)， 粗大的 γ晶粒沿轧向 

分布，γ晶粒周围存在大量细晶。由于 TiAl合金板材 

轧制的每道次变形量小，不均匀组织在塑性变形过程 

中，细小组织容易协调整体变形，承担主要的变形， 

从而粗大 γ晶粒未得到充分的破碎，对于脆性的 TiAl 
合金，粗大晶粒在变形过程中容易在晶界处形成应力 

集中，诱发裂纹萌生，降低合金的塑性变形能力。此 

外，仍有少量与轧制方向平行的残余片层。 

图 3  锻态组织 TiAl合金板坯的轧态组织 

Fig.3  As­rolled microstructure after sixth rolling step of TiAl 

alloy slab 

2号板坯在轧制前，1 280 ℃保温过程中，γ相部 

分转化为 α 相，α 相含量逐渐增多，保温后板坯从炉 

中移出至第一道次轧制结束，整个板坯温度下降，α 
相中析出细小片层组织，并在后续轧制过程中片层组 

织参与变形。经过 3道次轧制 30%变形量后(图 4(a))， 

大尺寸 γ 晶粒仍未破碎完全，但粗大晶体体积分数显 

著下降，组织不均匀程度降低，同样粗晶周围存在大 

量细晶现象。6  道次轧制后得到均匀的双态组织(图 
4(b))，由等轴 γ 晶粒(黑色)与片层组织(白色，由于冷 

速较快而析出厚度细小片层)组成，等轴 γ晶粒体积分 

数约为 30.7%，尺寸约为 12  μm，主要分布在片层组 

织晶界处(图 4(c))，此外，由于片层组织参与变形，在 

连续变形和退火过程中，γ 片层发生动态再结晶和静 

态再结晶，少量 γ晶粒在片层组织中析出。 
3 号板坯在轧制前保温过程中仍保留着全片层组 

织，经过  3 道次轧制后片层组织完全碎化(图  4(d))， 

形成双态组织，但部分 γ 晶粒保留着原始片层取向。 

经过 6道次变形后(图 4(e))，组织进一步均匀化，γ晶 

粒基本球化，体积分数约为  39.2%，有效阻碍在中间 

退火过程中片层组织的粗化，因此相比 2 号板坯，片 

层组织尺寸减小，且变形后细小  γ 晶粒比例增加(图 
4(f))。 

图 5所示为TiAl合金板坯经过不同道次轧制后 α2 
相与 γ 相的取向差分布，计算两种相的小角度(＜10°) 
所占数量百分比(fLABs)以及高角度晶界的平均取向差 
(θHABs)。定量分析得出 α2 相的 fLABs 远高于 γ相的。动 

态再结晶的难易与相的层错能大小有关，层错能低， 

交滑移和攀移均很困难，动态回复速率较慢，局部位
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图 4  两种热处理组织 TiAl合金板坯在不同道次的轧态组织 

Fig.4  Microstructures after the third (a, d) and sixth (b, c, e,  f) rolling steps of TiAl alloy slabs with  two kinds of heat  treatment 

microstructure: (a, b, c) Near γ microstructure; (d, e, f) Fully lamellar microstructure 

错密度增加，从而有利于发生动态再结晶。FU等 [9−10] 

采用第一原理计算出  γ 相(111)面的层错能高于  α2 相 
(0001)面的，说明 γ 相与 α2 相在同等变形量下，α2 相 

应先发生动态再结晶，α2 相的 fLABs 小于 γ 相。γ 相具 

有面心四方 L10 结构，α2 相为 D019 结构，在 TiAl 合 

金变形过程中，γ相的滑移系相比 α2 相更容易开动，γ 
相为协调整体变形，承受大部分的变形量。因此，在 

道次变形量为 10%~15%时，γ相的有效应变量大而发 

生动态再结晶，而 α2 相有效应变量小，仍在位错密度 

累积的过程中。 
3 号板坯变形后的 α2 相与 γ 相的 fLABs 都要高于 2 

号板坯，表明均匀的全片层组织在变形过程中，两种 

相均匀变形，变形程度高。而 3号板坯变形后的 α2 相 

高角度平均取向差低于 2号板坯，γ相反之，这仍是 γ 
相发生动态再结晶，α2 相还未发生的结果。此外，同 

种组织的板坯随着道次的增加， 平均取向差变化不大， 

说明道次间的 10 min退火较完全， 晶粒内的亚结构无 

累积效应。
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图 5  两种热处理组织 TiAl合金板坯在不同道次的 α2 相和 γ相的取向差分布 

Fig.5  Misorientation angle distributions of α2 phase (a, b, c, d) and γ phase (e, f, g, h) after the third (a, c, e, g) and sixth (b, d, f, h) 

rolling steps of TiAl alloy slabs with two kinds of heat treatment microstructure: (a, b, e, f) Near γ microstructure; (c, d, g, h) Fully 

lamellar microstructure
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3  结论 

1) 锻态组织的  TiAl 合金板坯在两相区多道次轧 

制后，板材组织仍遗传锻态组织的不均匀性。 
2) 锻态组织的板坯经过热处理得到近 γ等轴组织 

和全片层组织，轧制变形后组织均匀性明显改善，其 

中全片层组织的板坯在整系列轧制道次中，变形更均 

匀，从而降低微裂纹的产生。 
3) 在道次变形量为 10%~15%时， γ相发生了动态 

再结晶，而 α2 相仍在位错密度累积的过程中。全片层 

组织板坯在轧制变形中，γ 相与 α2 相的有效应变程度 

高于近 γ等轴组织的板坯。 
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