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热变形粉末冶金 Ti­45Al­7Nb­0.3W合金 

热处理过程的组织演变 

赵 堃，刘 咏，黄 岚，刘 彬，李建波，梁霄鹏，贺跃辉 

(中南大学 粉末冶金国家重点实验室，长沙  410083) 

摘 要：对锻造态的粉末冶金  Ti­45Al­7Nb­0.3W(摩尔分数，%)合金进行后续热处理，研究热处理时间和热处理 

温度对合金组织演变的影响，利用扫描电镜及透射电镜对合金显微组织进行观察。结果表明：在 1230~1260 ℃温 

度区间热处理可消除锻造态合金的少量 β 相。在该温度区间进行等时热处理时，随着热处理温度的升高，α 晶粒 

和 γ晶粒迅速长大，γ相体积分数急剧减小，且 α晶粒趋于等轴化。合金在 1260 ℃进行等温热处理时，热处理时 

间由 0.5 h延长至 6 h，α晶粒和 γ晶粒迅速长大，γ相体积分数降低，继续延长热处理时间，显微组织没有明显的 

变化。通过计算可知，1260 ℃下 α晶粒尺寸的极限值约为 0.54 Dγ /Vγ(Dγ 为 γ晶粒尺寸；Vγ 为 γ晶粒体积分数)。 
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Microstructure evolution of hot­deformed powder metallurgy 
Ti­45Al­7Nb­0.3W alloy during heat treatment 

ZHAO Kun, LIU Yong, HUANG Lan, LIU Bin, LI Jian­bo, LIANG Xiao­peng, HE Yue­hui 

(State Key Laboratory of Powder Metallurgy, Central South University, Changsha 410083, China) 

Abstract: Powder metallurgy Ti­45Al­7Nb­0.3W (mole fraction, %) alloy was canned­forged and then heat­treated. The 
effects of heat treatment time and temperature on the alloy microstructure evolution were studied. The microstructures of 
as­forged  alloy  and  heat­treated  alloy  were  investigated  by  scanning  and  transmission  microscopy.  The  results 
demonstrate  that  a  few  β  grains  in  as­forged  alloy  are  eliminated  during  heat  treatments  in  the  temperature  range  of 
1230−1260 ℃.  Isochronal  annealing  experiments  show  that  the  α  grain  size  and  γ  grain  size  rapidly  increase  with 
increasing  the  temperature,  while  the  volume  fraction  of  γ  phase  steeply  decreases  and  α  grains  become  equiaxial. 
Isothermal  annealing experiments  at 1260 ℃  for 0.5−6 h reveal a sharp increase of α grain size  and γ grain  size with 
time. Meantime, the volume fraction of γ phase decreases. The microstructure of alloy shows no significant change during 
prolonging the annealing time. By calculation, the extreme α grain size at 1260 ℃  is approximately 0.54 Dγ /Vγ  (Dγ  is 
short for γ grain size and Vγ is short or the volume fraction of γ phase). 
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TiAl基合金由于具有高比强度、优异的高温强度 

和优良的抗氧化性能 [1−8] ， 在汽车及航空航天领域有着 

广泛的应用前景。TiAl基合金室温脆性大而且热加工 

变形能力差，极大地制约了其生产应用 [9] 。与铸造合 

金相比，粉末冶金 TiAl基合金中不存在缩孔、疏松和 

偏析等缺陷，而且组织和化学成分更均匀，晶粒尺寸 

更细小，延性更高。目前，已采用热等静压工艺成功 

制备出 Ti­47Al­2Cr­0.2Mo [2] 、Ti­46Al­2Cr­2Nb­0.2B [10] 、 
Ti­48Al­  2Mn­2Nb [11] 和  Ti­46Al­9Nb [12] 等全致密合金 

坯体。

包套锻造作为一种机械热处理方式，常用于细化 
TiAl基合金的显微组织 [13] ，以改善其室温脆性 [14] 。对 

锻造态 TiAl基合金进行热处理， 可得到均匀细小的再 

结晶组织。通过对再结晶晶粒尺寸的合理控制，可优 
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化合金组织并提高其力学性能。通常以晶粒长大动力 

学作为指导热处理的理论依据，从而制定相应的加工 

工艺。因此，研究锻造态合金在热处理时的晶粒长大 

行为具有重要的实际意义。 

研究表明， 锻造态TiAl基合金在 α单相区加热时， 

经历了单相 α晶粒长大的过程 [15] ，冷却至室温可获得 

全片层组织；锻造态 TiAl合金在 α+γ两相区加热时， 

冷却至室温可获得双态组织 ，该过程中合金中的 γ晶 

粒会阻碍 α晶粒的长大， 使晶粒长大行为变得复杂 [16] 。 

在热处理后的冷却过程中， 合金中的 α相不发生长大， 

而发生 α→α2+γ 相变，高温下的 α 相转变为室温下的 
α2/γ 片层晶团。故实验测得的 α2/γ 片层晶团尺寸即可 

代表高温时 α相晶粒的尺寸。 

与全片层组织相比， 双态组织的 TiAl基合金呈现 

更优异的塑性。双态组织的晶粒尺寸不仅影响材料在 

服役状态下的拉伸性能和疲劳性能，并且决定了后续 

加工的手段。研究者已对  Ti­48Al­2Cr [16] 、Ti­45.5­ 
2Nb­2Cr [17] 、Ti­45Al­2Nb [18] 和  Ti­45Al­2Nb­0.4Mn [18] 

等体系双态组织晶粒长大动力学进行了探索。 

与普通 TiAl 基合金相比，高铌 TiAl 基合金具有 

更优异的高温强度、抗氧化性能和抗蠕变性能 [19−21] ， 

已受到了研究者的广泛关注。目前，对于高铌  TiAl 
基合金体系的研究主要集中在铸态合金，对粉末冶金 

高铌 TiAl基合金的组织演变的研究报道较少。 本文作 

者选用一种自行设计的合金成分，采用热等静压法制 

备了 Ti­45Al­7Nb­0.3W合金坯体，并对其进行包套锻 

造，研究锻造过程及后续热处理过程中合金的组织演 

变规律。 

1  实验 

实验材料选用名义成分为Ti­45Al­7Nb­0.3W的热 

等静压态合金。采用电火花线切割从热等静压坯体中 

切割下尺寸为 d 50 mm×70 mm的小圆柱，以厚度为 
10 mm的不锈钢包套进行包裹。 将带包套试样在 1280 
℃下，以大于 s −1 的应变速率进行锻造处理，使其总变 

形量达到  76%。由金相法测得锻造态  TiAl 基合金  α 
转变温度(Tα)为 1295 ℃。 为研究热处理温度对合金组 

织的影响，在低于 α转变温度的 α+γ 两相区以内选取 
1230 ℃、 1240 ℃、 1250 ℃和 1260 ℃对合金进行 4 h 
热处理(HT1~HT4)；为探究热处理时间对合金组织演 

变的影响， 在 1260 ℃对合金进行 0.5~8 h 不同时间的 

热处理(HT4~HT9)，具体工艺如表 1所列。 

采用 Rigaku D/max 2500型 18 kW转靶 X射线衍 

表 1  锻造态 Ti­45Al­7Nb­0.3W合金的热处理工艺 

Table 1  Different heat treatments of as­forged alloy 

Technique 
No. 

Heat Treatment  Technique 
No. 

Heat Treatment 

HT1  1230 ℃, 4 h  HT6  1260 ℃, 1 h 

HT2  1240 ℃, 4 h  HT7  1260 ℃, 2 h 

HT3  1250 ℃, 4 h  HT8  1260 ℃, 6 h 

HT4  1260 ℃, 4 h  HT9  1260 ℃, 8 h 

HT5  1260 ℃, 0.5 h 

射仪对合金进行物相分析。在 Nova Nano SEM 230高 

分辨场发射扫描电镜和 JEM−2010 型透射电子显微镜 

下观察合金的显微组织。在由 α+γ 两相区温度降至室 

温的过程中，合金中的  α  相不发生长大，仅发生 
α→α2+γ相变，生成 α2/γ片层晶团，故实验测得的 α2/γ 
片层晶团尺寸即可代表 α+γ两相区内 α晶粒的尺寸。 

采用面积法确定 α 和 γ 晶粒的平均尺寸。为了提高精 

确度，分别对每一试样中 4 个视野内的 α 相晶粒和 γ 
相晶粒进行统计。 利用 Image plus软件计算 SEM照片 

中 γ 相的体积分数。将 γ 片层中心点到相邻 γ 片层中 

心点的距离定义为片间距， 对 50对 α2/γ片层进行统计 

可获得片层晶团的平均片间距。 

2  实验结果 

2.1  合金在锻造过程中的组织演变 

对热等静压和锻造态Ti­45Al­7Nb­0.3W合金分别 

做 XRD物相分析，其结果如图 1所示。经比较发现， 

两者的物相未出现明显的差别，均由 γ相和少量 α2 相 

组成。 

图 1  热等静压态(as­HIPed)，锻造态(as­forged)、热处理态 
(HT1、HT9) Ti­45Al­7Nb­0.3W合金的 XRD谱 
Fig. 1  XRD patterns of  as­HIPed,  as­forged  and heat­treated 
Ti­45Al­7Nb­0.3W alloy
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图  2 所示为热等静压态及锻造态  Ti­45Al­7Nb­ 
0.3W 合金的 BSE 像。如图 2(a)所示，热等静压态合 

金呈现典型的等轴晶，浅灰色 α2 相分布于深灰色 γ相 

的三叉晶界处，γ 晶粒尺寸在 9~15  μm之间。热等静 

压态合金无孔隙，为晶粒细小的全致密材料，组织分 

析和物相分析结果吻合较好。图 2(b)所示为锻造态合 

金的显微组织， 垂直于锻造方向可见浅灰色带状组织， 

显示了典型的流线型变形组织特征，γ  晶粒尺寸在 
6~10 μm之间。 可见合金经锻造后得到由 γ晶粒和 α2/γ 
片层晶团组成的细小的双态组织，γ 晶粒得到明显细 

图 2  热等静压态及锻造态 Ti­45Al­7Nb­0.3W合金的BSE像 

Fig.  2  SEM  images  of  as­HIPed  alloy(a)  and  as­forged((b), 

(c)) Ti­45Al­7Nb­0.3W alloy 

化。在扫描电镜的高放大倍率下继续观察锻造态合金 
(见图 2(c))，可发现少量亮白色颗粒，因其富含钨而与 

基体衬度不同，为 β相。由于 β相含量较少，因此在 

图 1的 XRD物相分析结果中未发现其衍射峰。 

2.2  合金在等时热处理的组织演变 

图  3 所示为锻造态  Ti­45Al­7Nb­  0.3W 合金在 
1230、1240 和 1250 ℃热处理 4  h 后的显微组织。由 

图 1 物相分析结果可知，锻造态合金经 1230 ℃热处 

理 4 h(HT1)后，主要由 α2 和 γ两相组成。由扫描电镜 

图 3  不同温度保温 4 h后 Ti­45Al­7Nb­0.3W合金的 SEM像 

Fig.  3  SEM  images  of  as­forged  Ti­45Al­7Nb­0.3W  alloy 

heat­treated at different  temperatures for 4 h: (a) 1230 ℃; (b) 

1240 ℃; (c) 1250℃
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的背散射照片(见图 3(a))可知，热处理态合金(HT1)由 

等轴的 α2/γ 片层晶团和 γ 晶粒组成，其中 α2/γ 片层晶 

团呈现浅灰色，γ 晶粒呈现深灰色，两相界面平直清 

晰，锻造态合金中亮白色 β 相和浅灰色带状组织均得 

以消除。进一步将热处理温度升高至  1240  ℃(见图 
3(b))和 1250 ℃(见图 3(c))时，α2/γ 片层晶团由扁平状 

进一步趋向于等轴状。锻造态合金经过  1230、1240 
和 1250 ℃下热处理 4 h 后， 两相的不均匀分布得以消 

除，合金转变为均匀的静态再结晶组织。 

锻造态Ti­45Al­7Nb­0.3W合金在等温热处理后的 

显微组织与热处理温度相关。用实验测得的 α2/γ 片层 

晶团尺寸表示 α+γ两相区内 α晶粒的尺寸。将 α晶粒 

尺寸(Dα)、 γ晶粒尺寸(Dγ)和 γ相体积分数(Vγ)随温度的 

变化趋势如图 4所示。在 1230 ℃热处理 4 h后，热处 

理态合金中 γ 晶粒的体积分数为 72%，而 Dα 和 Dγ 分 

别为 8.2和 9.2 μm，Dα 略小于 Dγ。在该温度区间进行 

等时热处理实验时，随着热处理温度的升高，合金中 

的 Dα 和 Dγ 逐渐增大，而 Vγ 逐渐减小。 

2.3  合金在等温热处理的组织演变 

图  5  所示为锻造态  Ti­45Al­7Nb­0.3W 合金在 

1260 ℃热处理 0.5、1、4和 6 h后空冷至室温后的显 

微组织。物相分析结果(见图 1)表明，合金在 1260 ℃ 

经过 8 h(HT9)热处理后，主要由 α2 和 γ两相组成，该 

结果与 1230 ℃下热处理 4  h(HT1)的物相组成无明显 

差别，但两相相对含量发生变化。 

图 4  α晶粒尺寸、 γ晶粒尺寸及 γ相体积分数随热处理温度 

的变化 
Fig.  4  Variation  of  α  grain  size  (Dα),  γ  grain  size  (Dγ)  and 
volume fraction of γ phase (Vγ)with annealing temperature 

图 5  1260 ℃不同保温时间后 Ti­45Al­7Nb­0.3W合金的 BSE像 
Fig. 5  BSE images of Ti­45Al­7Nb­0.3W alloy heat­treated at 1260 ℃  for different times: (a) 0.5 h; (b) 1 h; (c) 4 h; (d) 6 h



中国有色金属学报  2014年 10月 2510 

图6所示为锻造态Ti­45Al­7Nb­0.3W合金在1260 
℃热处理  4  h(HT4)后空冷至室温后的透射电镜明场 

像。经统计可知，片层晶团的平均片间距仅为 51 nm。 

合金因发生静态再结晶，在  α2/γ 片层晶团周围(见图 
6)，形成了无位错的 γ晶粒。 

图 6  合金在 1260℃下热处理 4 h后的透射电镜明场像 

Fig. 6  Bright­field TEM images of alloy heat­treated at 1260 

℃ for 4 h 

对  1260 ℃下不同热处理时间后合金的晶粒尺寸 

及相体积分数进行定量分析，其结果如图 7 所示。分 

析可知，Ti­45Al­7Nb­0.3W合金在等温热处理后的显 

微组织与热处理时间密切相关。 α晶粒尺寸(Dα)在保温 
0.5 h时仅为 6.0 μm，保温 1 h 时迅速升至 6.8 μm，保 

温 2 h时升至 10.1 μm，保温 4 h 后长大速度变缓，稳 

定在 13.5~14 μm之间。而 γ晶粒尺寸(Dγ)在保温 0.5 h 
时为 7.1 μm，保温时间为 4 h 时晶粒尺寸升至 12 μm， 

此后始终略小于 Dα。 γ晶粒的体积分数(Vγ)随保温时间 
(t)延长而降低，在保温时间大于 6  h 后趋于稳定。在 

保温时间大于 6  h 时后，合金显微组织基本不发生变 

图 7  α 晶粒尺寸、γ 晶粒尺寸及 γ 相体积分数随热处理时 

间的变化 

Fig.  7  Variation  of  α  grain  size  (Dα),  γ  grain  size  (Dγ)  and 

volume fraction of γ phase (Vγ) with annealing time 

化，因此，可将该合金在热处理 6  h 时的晶粒尺寸看 

作为 1260 ℃下热处理的极限晶粒尺寸， α晶粒的极限 

晶粒尺寸为  13.9  μm，γ 晶粒的极限晶粒尺寸为  13.4 
μm。由此可见，TiAl基合金在 α+γ双相区热处理，当 

热处理温度恒定时，γ相体积分数、α晶粒尺寸和 γ相 

的晶粒尺寸都存在一个极限值， 该实验结果与文献[15] 
中结果一致。 

3  分析与讨论 

3.1  锻造过程中合金的组织演变 

在锻造温度(1280 ℃)下，Ti­45Al­7Nb­0.3W合金 

中发生了 α2+γ→α+γ相变，有序的 α2 相转变为无序的 
α 相。在包套锻造过程中，合金在垂直于锻造方向产 

生正应变，在平行于锻造方向产生负应变，因此，α 
和 γ 晶粒在负应变方向被压扁，在两个正应变方向拉 

长。合金冷却至室温后，γ 晶粒和  α2/γ 片层晶团仍成 

条带状分布(见图 2(b))，其形成原因有两种：一方面， 
α 相与  γ 相晶界处具有强烈的应力集中，存在大量的 

缺陷，α 相优先在晶界形核并长大，再结晶后 α 相和 
γ 相均变成等轴晶粒，其分布成带状；另一方面，热 

等静压坯体中的少量 α 相在变形后形成流线，可作为 

后续 α 相析出的核心，使 α相和 γ 相成带状分布。在 

随后冷却过程中，从 α 相中析出 γ 片层，同时，α 相 

发生有序化转变为 α2 相，最终形成 α2/γ片层晶团。 

在锻坯的转移、停留和锻造过程中，包套通过热 

辐射方式散失热量， 锻坯借助包套的热传导散失热量， 

从而使锻坯及包套均产生一定温降，其温降最先从端 

角等包套的表面处开始。WANG 等 [22] 在对 TiAl 基合 

金包套锻造的数值模拟中发现，包套可以降低锻坯的 

热量损失。在包套锻造过程中，锻坯中心区产生剧烈 

的塑性变形，使得该区域产生温升，使其温度高于锻 

造温度。如图 8所示，合金在锻造温度(1280 ℃)下的 

平衡组成为 α相和 γ相。 Nb元素扩大 β相区向高铝区 

移动，使得图 8中(β+α)/α相界降低至约 1300 ℃。因 

此可以推测：锻饼中心区的温度高于  1300 ℃，处于 
β+α 相区，在后续的冷却过程中，β 相因未溶解而保 

留下来。这一推测仍需下一步实验加以验证。 

3.2  合金在热处理时的组织演变 

锻造态合金在热处理时的组织变化主要包括 β晶 

粒的消除、γ相的体积分数变化、α晶粒和 γ晶粒的长 

大。 

变形组织经过 1230~1260 ℃热处理 4  h 后，β相
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晶粒消失。 尽管W等β相偏析元素扩散激活能较高 [23] ， 

具有较低的迁移速率， 但是在 1230~1260 ℃经过足够 

长的保温时间后，扩散得以充分进行，从而使 β 相消 

除。 

热处理时，在发生静态再结晶及后续晶粒长大的 

过程中，会发生 α2+γ→α+γ 相变，从而改变了 γ 相的 

体积分数。如 TiAl­8Nb 伪二元相图(见图 8)所示 [24] ， 
1230~1260 ℃处于合金的 α+γ 两相区。根据杠杆定律 

可知，在 α+γ 两相区内，平衡组成中 γ 相的相对含量 

随着温度的升高而降低。本实验中等时热处理实验数 

据(见图 4)与此规律相符。 若在特定热处理温度下保温 

时间充分长，α 相和  γ 相的相对量会达到由相图所确 

定的平衡值(见图 7)。 

图 8  Ti­Al­8Nb伪二元相图和 Ti­Al二元系相图 [24] 

Fig.  8  Pseudobinary  phase  diagram of  Ti­Al­8Nb  (full­line) 

and diagram of Ti­Al binary phase (dotted line) [24] 

在大速率变形的包套锻造过程中，变形组织储存 

了大量应变能，为热处理时的静态再结晶提供了驱动 

力。经过 1260 ℃热处理 4 h 后，无位错的 γ相晶粒在 
α2/γ片层晶团的周围(见图 6)形成，通过不断吞噬原有 

的高储能晶粒获得长大。最终，在 α 晶粒周围形成了 

长条状、少位错的 γ再结晶晶粒(见图 6)。冷却后，储 

存有大量应变能的合金逐渐转变为 γ 相再结晶晶粒和 
α2/γ片层晶团组成的静态再结晶组织。 

合金在 α+γ 两相区热处理时，α 晶粒和 γ 晶粒均 

经历了尺寸长大的过程。TiAl基合金中 α晶粒长大的 

驱动力为界面能的减小和应变能的消除。当 α晶粒长 

大的驱动力与晶界迁移的阻力达到平衡时，晶界迁移 

达到动态平衡，晶粒不再长大。该阻力是合金中的  γ 
相钉扎晶界所产生的 Zener 钉扎力 [17] ，如式(1)所示， 

( ) s V P C 
D 

γ 

γ 

γ 
=  (1) 

式中：P 为 α 晶粒晶界迁移的阻力；C 为常数；γs 为 

晶界能；Vγ 为 γ相的体积分数；Dγ 为 γ相的晶粒尺寸。 

由式(3)可以看出，α 晶粒晶界迁移的阻力与 γ 相的尺 

寸呈反比，与  γ  相的体积分数成正比。因发生 
α2+γ→α+γ相变，γ相的体积分数随着热处理温度的升 

高而降低，使得 γ相对 α晶粒晶界迁移的阻力减小，α 
晶粒长大的速度增快 [16] 。 

等温热处理时锻造态TiAl基合金的 α晶粒的晶粒 

尺寸的生长速度可用式(2) [17] 描述： 

1 1 d 
2 [1/ ( / )] 

d 
p p 

s 
D 

M C D V kD 
t 
α 

α γ γ γ − − = − （ ）  (2) 

式中：M、C、k 为常数；γs 为晶界能；Vγ 为 γ 相体积 

分数；Dα 为 α相的晶粒尺寸；Dγ 为 γ相的晶粒尺寸； 
p为晶粒长大因子。该式表明当 dDα/dt=0，α晶粒不再 

长大，而趋近于其极限值 kDγ/Vγ，该极限值取决于 Vγ 
和 Dγ。如图 7所示，合金在 1260 ℃热处理 6 h 后，α 
晶粒的尺寸变化不再明显，可认为其达到极限晶粒尺 

寸 13.9 μm，即 0.54 Dγ/Vγ。 

第二相钉扎晶粒长大所得的极限尺寸可用  Zener 
极限晶粒尺寸(DZ)进行描述： 

Z 
4 
3 
bD D 
V 

=  (3) 

式中：D为第二相的尺寸；V为第二相的体积分数；b 
为系数，与材料本身相关。将 γ 相看作第二相，代入 

本实验中的数据得 b的取值为 0.41， 与 0.25＜b＜0.5 [25] 

的取值范围相符。故认为本实验中 α 晶粒的极限值满 

足 Zener 极限晶粒尺寸。 

4  结论 

1) 经包套锻造后， Ti­45Al­7Nb­0.3W合金转变为 

细小的双态组织，由 γ 相、α2 相和少量 β 相组成，呈 

现典型的流线型组织特征。 
2) 等时热处理时，随着热处理温度由 1230 ℃升 

高至 1260 ℃，α晶粒和 γ晶粒迅速长大，γ相体积分 

数急剧减小，且 α晶粒趋于等轴化，同时 β 相得到有 

效消除。 
3) 在 1260 ℃等温热处理时，随着热处理时间由 

0.5 h延长至 6 h时，γ相体积分数减小，α晶粒尺寸和 
γ 晶粒尺寸不断增大。γ 相体积分数、α 晶粒尺寸和 γ 
晶粒尺寸均存在极限值。经计算可知，经  1260 ℃热 

处理时， α晶粒尺寸的极限值为 0.54 Dγ/Vγ， 满足 Zener 
极限晶粒尺寸。
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