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新型 γ­TiAl 基合金在高温变形过程中的组织演变 
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摘 要：利用 Gleeble−3800型热模拟试验机对经过 3次真空自耗熔炼的 Ti­44Al­3Ta­0.3(Cr,W)(摩尔分数，%)合金 

样品进行热模拟等温压缩试验，研究该合金在 1 150~1 250℃及 0.01~1 s −1 应变速率下高温变形后的宏观与微观组 

织演变。结果表明，在高温变形过程中，变形使合金中的组织由粗大的铸态 γ/α2 近片层组织演变为细小的近等轴 
γ/α2 组织。变形过程中原始片层组织发生了不同程度的动态再结晶，动态再结晶是引起组织演变的主要原因。该 

合金的动态再结晶形核主要由位错塞积和孪晶形核控制。 最佳高温塑形变形温度为 1 200℃， 应变速率小于 1 s −1 。 
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Microstructure evolution of new γ­TiAl alloy during hot deformation 
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Abstract: The  samples of Ti­44Al­3Ta­0.3(Cr,W) (mole  fraction, %) were hot  compressed  in  the  temperature  range of 

1 200−1 300℃ and strain rate range of 0.01−1 s −1 for high temperature flow behavior and microstructure evolution study. 
The results show that the microstructure of the alloy evolves from as­cast big size γ/α2  to small size near­equiaxed γ/α2 . 
The dynamic recrystallization (DRX) is the main reason that origin lamella changes during the hot deformation. The main 
nucleation mechanism of the DRX is controlled by the twins and the dislocation tangle growth. The optimum temperature 

for hot forming of the alloy is 1 200℃, and the strain rate is less than 1 s −1 . 
Key words: TiAl based alloy; hot deformation; microstructure evolution; dynamic recrystallization 

近年来，两相(α2+γ)TiAl基合金由于具有低密度、 

高强度和刚度、优良的高温抗氧化能力和蠕变抗力等 

特质， 成为目前 TiAl合金体系中最具有工程应用潜力 

的金属间化合物之一，特别适用于航空发动机高压压 

气机叶片、低压涡轮叶片以及高速飞行器热端部件、 

翼、壳体等部件 [1−4] 。然而该类合金的室温脆性大、高 

温区变形难的本质特征以及热加工过程中的工艺塑性 

差、变形参数敏感等问题的存在，在很大程度上限制 

其工业化条件下的生产和应用 [5] 。 
TiAl合金的铸态组织为粗大的柱状晶，具有很低 

的室温塑性，而使粗大柱状晶破碎，得到细小、均匀 

的等轴晶，被认为是改善其室温塑性的有效工艺。事 

实上，TiAl合金属于难变形材料，其变形应力受变形 

温度和变形应变速率的影响， 只有在一定的温度区间， 
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其变形抗力低于解理强度，材料才可能进行无损热塑 

性变形，并且随着温度升高，变形抗力减小，热加工 

容易进行。因此，为了保证 TiAl合金的热变形顺利进 

行，热加工都需在较高的温度、较低的应变速率下进 

行。对于新型 TiAl合金来说，变形温度和应变速率的 

选择至关重要，研究该合金在不同温度和应变速率下 

的组织演变，对于掌握其在高温下的流变特性，获得 

合理的热加工工艺参数有重要作用 [6] 。在圆柱试样恒 

温等应变速率热压缩实验方法中，其压缩状态更接近 

锻造、挤压和轧制等常规热加工的变形状态，并且在 

适宜的润滑条件下，试样可以保持较均匀的变形，且 

等温状态比较容易实现。 

一般来说，TiAl基合金的变形性能与显微组织和 

变 形 条 件 密 切 相 关 ， 李 宝 辉 等  [7] 研 究 
Ti­45Al­5Nb­0.3Y 合金的热变形行为，并计算了其热 

变形激活能为  399.5  kJ/mol。ZHANG  等 [8] 研究了 
Ti­46.2Al­2.0V­1.0Cr­0.5Ni  的热变形行为及微观组织 

变化，发现片层经过破碎及粗化后产生球化的片层， 

并细化晶粒。李慧中等 [9] 研究了 Ti­47Al­2Cr­0.2Mo合 

金的热变形行为，同时研究了不同变形条件下的组织 

演化规律，并研究认为该合金高温塑性变形的软化机 

制主要以动态再结晶为主。 国内外学者对 TiAl基合金 

的热变形行为已有相关研究， 但关于 TiAl基合金的宏 

观与微观的变形组织及动态再结晶方式的系统性研究 

却鲜有报道。本文作者以铸态  Ti­44Al­3Ta­0.3(Cr,W) 
合金为研究对象，进行恒温等应变速率热压缩模拟试 

验， 获得不同温度和应变速率下Ti­44Al­3Ta­0.3(Cr,W) 
合金的应力—应变曲线后， 利用光学显微镜(OM)和透 

射电子显微镜(TEM)观察变形前后合金的宏观、微观 

组织，确定该合金的高温变形组织与变形工艺参数之 

间的对应关系，并分析其微观变形机制。 

1  实验 

所用材料经 3次真空自耗熔炼和(1  000 ℃,  10  h) 
均匀化处理可得到铸态  Ti­44Al­3Ta­0.3(Cr,W)合金。 

实验材料的原始组织为 α2+γ混合组织。 

等温恒应变速率压缩实验在Gleeble−3800型热模 

拟试验机进行， 从铸锭上切取的 d 8 mm×12 mm圆柱 

体试样，压缩变形温度分别为 1 100、1 150、1 200和 
1 250℃，应变速率为 0.01、0.05、0.1、0.5和 1 s −1 ， 

变形量为 50%。实验采用真空感应加热，升温速率为 
5 ℃/s，升温至变形温度后保温 120 s以使试样的温度 

均匀化，热变形完成后立即空冷，然后沿着平行于压 

缩轴方向将试样切割成两部分，制备金相试样，采用 
V(HF):V(HNO3):V(H2O)=1:3:5 的腐蚀剂对试样进行腐 

蚀，并采用奥林巴斯  PMG  3  卧式光学显微镜和 
EM−200GX  型透射电镜上观察和分析压缩实验前后 
Ti­44Al­3Ta­0.3(Cr,W)合金宏观组织和微观组织。 

2  实验结果 

2.1  铸态组织与结构 

图  1 所示为铸态 Ti­44Al­3Ta­0.3(Cr,W)合金的相 

组成与显微组织。由图  1(a)可见，该合金的铸态组织 

主要由 γ 与 α2 组成。由图 1(b)可见，γ/α2 片层团的平 

均直径约为 200 μm，该结构为近片层组织。 

图1  铸态Ti­44Al­3Ta­0.3(Cr,W)合金的XRD谱和显微组织 

Fig.  1  XRD  pattern(a)  and  microstructure(b)  of  as­cast 

TiAl­3Ta­0.3(Cr,W) alloy. 

2.2  热加工窗口及压缩后的宏观组织 

图 2所示为该合金的热加工窗口， 在 1 200~1 250 
℃和 0.01~0.5 s −1 下， 合金变形无宏观裂纹， 变形均匀； 

在 1 100~1 250 ℃和 1 s −1 下，试样都存在不同程度的 

微裂纹。 这说明高应变速率下的合金易发生开裂现象，
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在加工过程中应避免发生。在 1 100 ℃下变形，无论 

变形速率有多小，试样仍然存在微裂纹。这说明该合 

金在此温度下不适合变形。通过该合金的热加工窗口 

发现，该合金的最佳变形条件为 1  200 ℃且应变速率 

小于 1 s −1 。 

经过高温压缩变形后， 铸态组织发生了明显变化， 

粗大的片层组织和大块等轴  γ 发生了不同程度的破 

碎，晶粒显著细化。图 3所示为 1 200和 1 250℃时合 

金试样在不同应变速率下变形后的宏观组织。由图  3 
可见，压缩变形不是完全均匀的，即试样纵截面上显 

示了明显的变形死区(Ⅰ)、 细晶区(Ⅱ)和难变形区(Ⅲ)。 

在较低的应变速率下，细晶区所占比例较大(见图 3(a) 
和(b))，变形死区面积所占的比例小，变形也更均匀； 

变形温度升高，变形死区面积所占的比例增加(见图 
3(c)和(d))。 

2.3  变形温度和应变速率对微观组织的影响 

变形后的显微组织受变形温度和应变速率的强烈 

影响(见图 4)。在低应变速率下，变形有充分的时间， 

破碎较均匀，且等轴状再结晶晶粒小而多，如图  4(a) 
所示；提高变形温度，晶粒被拉长、断裂，再结晶晶 

图 2  Ti­44Al­3Ta­0.3(Cr,W)合金的热加工窗口 

Fig. 2  Processing window Ti­44Al­3Ta­0.3(Cr,W) alloy 

粒有长大趋势，如图 4(b)所示。继续提高变形温度至 
1 250℃，晶粒长大趋势明显，如图 4(c)所示。在相同 

的温度下， 提高应变速率， 再结晶晶粒较大(见图 4(d))； 

随着变形温度提高，表现出与低温相同的趋势(见图 
4(e))。随着变形温度提高，再结晶晶粒长大趋势明显 
(见图 4(f))。总之，在相同应变速率下，随着变形温度 

图 3  Ti­44Al­3Ta­0.3(Cr,W)合金不同条件的宏观组织 

Fig. 3  Macrostructures of Ti­44Al­3Ta­0.3(Cr,W) alloy under different deformation conditions: (a) 1 200℃, 0.01 s −1 ; (b) 1 200℃, 

0.5 s −1 ; (c) 1 250℃, 0.01 s −1 ; (d) 1 250℃, 0.5 s −1
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图 4  Ti­44Al­3Ta­0.3(Cr,W)合金在不同变形条件下的微观组织 

Fig. 4  Microstructures of Ti­44Al­3Ta­0.3(Cr,W) alloy under different deformation conditions: (a) 1 150, 0.01 s −1 ; (b) 1 200, 0.01 s −1 ; 

(c) 1 250, 0.01 s −1 ; (d) 1 150, 1 s −1 ; (e) 1 200, 1 s −1 ; (f) 1 250, 1 s −1 

提高，再结晶晶粒的尺寸长大显著；而在相同变形温 

度下，随着应变速率提高，变形的均匀性受到影响， 

原始晶粒明显破碎，且再结晶晶粒同样也会长大。 

3  分析与讨论 

由图 3 和 4 所示变形前后 Ti­44Al­3Ta­0.3(Cr,W) 
合金的宏观、微观组织演变情况可知，该合金在 
1  100~1  250 ℃以不同应变速率变形时发生了动态再 

结晶(DRX)和  α2+γ  片层破碎、球化。动态再结晶 
(DRX)是该合金在高温下的重要变形机制，也是导致 
TiAl合金发生流变软化和晶粒细化的主要原因 [10−12] 。 

当然孪晶也是重要的变形机制之一 [13−15] 。动态再结晶 

可导致流变软化并同步形成稳态流变，有利于高温变 

形。受到不同变形量、变形温度和应变速率的影响， 
TiAl  合金在变形过程中的动态再结晶呈现出不同特 

点，从而导致合金不同的流变硬化、软化和组织演变 

特征 [16] 。 

从宏观来看，变形后的试样沿纵向上可以清楚的 

看到变形死区(Ⅰ)、细晶区(Ⅱ)和难变形区(Ⅲ) 3个区 

域，这主要是由于样品上变形量不同造成的。DRX必 

须在足够的变形量条件下才能发生。Ⅰ区内的变形量 

很小，DRX无法进行，故变形后晶粒仍保持变形前的 

形态。在Ⅲ区，原始片层发生了一定程度的弯曲，γ 
晶粒部分被破碎，但还不足以促使  DRX 的发生，也 

不会发生显著的晶粒细化。而在变形量非常大的细晶 

区内，DRX容易发生且再结晶速度很快。观察细晶区 

的显微组织发现，在不同变形温度和应变速率下，合 

金均发生了不同程度的 DRX。 变形温度和应变速率对
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组织演变的影响主要表现在宏观组织均匀性和再结晶 

的充分程度以及再结晶晶粒的尺寸上。 

对变形后的合金进行  TEM 观察时发现，在高温 

低应变速率下，再结晶较为充分，再结晶晶粒尺寸较 

大，说明在低应变速率下，再结晶晶粒有充分的时间 

长大，因此晶粒尺寸较大。反之，在低温低应变速率 

下变形的合金虽然也发生了 DRX，但不完全，仍存在 

残留的 α2+γ 层片。一般来说，DRX 可分为两种不同 

的类型：一种是不连续性动态再结晶(DDRX)，其与低 

层错能材料中的凸起机制有关；另一种是连续动态再 

结晶(CDRX)， 其与新形成的小角度亚晶界转变为大角 

度晶界，最后在变形过程中转变为再结晶晶粒有 

关 [17−18] 。CDRX有两种主要的过程，连续亚晶旋转和 

几何动态再结晶。CDRX 主要产生于具有较高层错能 

的材料中， 目前在属于层错能较低的 TiAl基材料中很 

难发现。图 5和 6所示为在 1 200℃及 0.01 s −1 条件下 

压缩变形后  Ti­44Al­3Ta­0.3(Cr,W)合金中的扭折、弯 

曲的再结晶晶粒与孪晶的形貌。 Ti­44Al­3Ta­0.3(Cr,W) 
合金在高温变形过程中由两种形核机制所控制。一种 

是位错塞积形核，如图  5(a)所示，逐渐球化形成新晶 

粒，这属于连续动态再结晶机制；最初的动态再结晶 
DRX由锯齿状的晶界和孪晶所引起，如图 5(b)所示。 

图 5  Ti­44Al­3Ta­0.3(Cr,W)合金压缩变形后组织的 TEM像 

Fig.  5  TEM  images  of  recrystallized  grains  of  Ti­44Al­3Ta­ 

0.3(Cr,W)  alloy  after  deformation  at  1  200 ℃  and  0.01  s −1 : 

(a) Serrated grain boundaries; (b) Twins and γ grains 

图  6  Ti­44Al­3Ta­0.3(Cr,W)合金压缩变形后组织中的再结 

晶晶粒及示意图 

Fig.  6  Recrystallized  grains(a)  of  Ti­44Al­3Ta­0.3(Cr,W) 

alloy  and  schematic  illustration(b)  of  spheroidization  of  γ 

grains during hot compression 

锯齿状结晶中的凸起与变形中的应变诱发亚晶界有 

关。 

孪晶在初始变形组织中形成， 在 TiAl合金中孪晶 

被认为是动态再结晶中的不连续机制，孪晶能加速弓 

出，有利于从原始晶粒中弓出分离。孪晶形核长大， 

形成长条状的晶粒，新的再结晶晶粒与片层组织形成 
90°夹角。在两种机制的作用下，该合金的动态再结晶 

过程得到快速的完成。图 6 所示为层片组织扭折、断 

裂形成的再结晶组织及示意图。由图 6可见，片层组 

织受到变形的影响， 层片之间的距离减小到一定程度， 

出现合并扭折、断裂的现象。因此，分析认为近片层 
Ti­44Al­3Ta­0.3(Cr,W)合金的高温变形主要通过  α2/γ 
片层的扭折、弯曲、球化和动态再结晶以及 γ 晶粒的 

拉长、破碎来实现。 

4  结论 

1)  具有两相、近片层组织的铸态  Ti­44Al­3Ta­ 
0.3(Cr,W)合金在本实验条件下，最佳高温塑性变形温 

度为 1 200 ℃左右，应变速率应小于 1 s −1 。 
2)  经过高温塑性变形的合金由粗大的铸态片层 

组织转变为细小的等轴 α2+γ 双态组织，DRX 是引起 

组织演变的主要原因。 
3) Ti­44Al­3Ta­0.3(Cr,W)合金的DRX行为中有两
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种机制，一种是连续再结晶机制，由位错塞积形核； 

一种是不连续再结晶机制，由孪晶形核。 
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