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摘  要：铸造 TiAl 合金作为新型轻质高温结构材料其显微组织粗大，高温服役环境下强度和蠕变抗力不足成为限

制其工业化应用的关键，而合金化则被认为是改善合金显微组织和力学性能的有效途径。综述间隙原子 C 在 TiAl

合金应用中的研究进展，重点介绍 C 在 TiAl 合金中的固溶极限及影响因素，简述 TiAl 合金中碳化物的结构、形

态、分布及析出行为，并分析间隙原子 C 对合金显微组织及高温强度和蠕变抗力的影响及作用机理，对 C 在 TiAl

合金中的进一步研究应用提出建议。 
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随着航空航天飞行器对发动机性能要求的不断提

高，开发新型轻质高温结构材料成为提高发动机性能、

降低能耗和成本的关键。TiAl 合金熔点高、密度低，

具有优异的高温比强度和比模量、良好的高温抗氧化

性能，在航空航天领域极具应用前景，有望成为

650~850 ℃可替代镍基高温合金的轻质耐热结构材

料，但是高温服役环境下强度和蠕变抗力不足成为限

制其工业化应用的关键[1−6]。 

国内外研究表明[7−10]，间隙原子 C 作为 TiAl 合金

中常见的合金化元素，不仅可以影响合金的凝固路径，

细化显微组织，而且可以有效提高其强度和蠕变抗力。

添加 0.5%(摩尔分数)的 C 可使 Ti-45Al-5Nb 合金强度

在室温到 700 ℃的范围内提高 250 MPa[10]，添加

0.2%(摩尔分数)的 C 可使 Ti-48Al-1V 合金的蠕变抗力

提高 6 倍[11]，而在 Ti-43.5Al-4Nb-1Mo-0.1B(TNM)合

金中添加 0.2%(摩尔分数)的 C 具有类似的效果[12]，但

是这种强化效果受C元素的存在状态、碳化物的种类、

形态、尺寸及分布的影响[13]。大量研究表明[14−16]，C

在 TiAl 合金中存在固溶极限，其固溶度受温度、Al

含量及合金元素等因素影响较大。C 元素在 TiAl 合金

中除固溶在基体外，常以 Ti2AlC 和 Ti3AlC 两种碳化

物形式析出，而碳化物的种类、形态及尺寸等受热处

理工艺及合金成分影响[17−18]。有研究认为以固溶形式

存在的 C 原子可有效提高合金的强度和硬度[19−20]，部

分研究者倾向于认为 Ti3AlC 可以阻碍位错运动从而

有效提高合金的强度和蠕变抗力[21−22]，而其他研究者

则认为热力学更稳定的 Ti2AlC 将会成为保证 TiAl 合

金高温蠕变抗力和服役稳定性的关键因素[9, 23]。因此，

采用 C 对 TiAl 合金进行合金化处理时，如何根据合金

种类确定C的 优添加量，选择并控制碳化物的种类、

形态、尺寸及分布已成为解决含碳 TiAl 合金高温强度

和蠕变抗力不足的关键所在。本文作者重点阐述以下

问题的研究进展，C 在 TiAl 合金中的固溶度及影响因

素；碳含量、时效温度和时间对碳化物析出行为的影

响；碳对凝固路径和相变温度的影响；碳对 TiAl 合金

显微组织的影响；碳对 TiAl 合金力学性能的影响及强

化机制。 

 

1  C 在 TiAl 合金中的固溶度及影响
因素 

 

与其他间隙原子如 O 和 N 类似，C 在 TiAl 合金 
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基本组成相中为有限固溶且固溶度存在较大差     

异[14, 24]。研究者发现，在单相 γ-TiAl 合金(Ti-52Al-3Nb 

和 Ti-51Al-5Nb)中 C 在 γ 相中的固溶度极低，仅为

0.02%~0.03%(摩尔分数)[14, 25−26]。其他研究者也发现

Ti-47Al-2Nb-1Cr-1V 合金的 γ 片层中，C 原子的固溶

度同样在 0.03%左右[27]。与此相比，C 在 α2相中的固

溶度则处在较高水平，且与化学成分密切相关。

MENAND 等[14]通过原子探针检测间隙原子 C 在单相

γ-TiAl 合金和双相 TiAl 合金中的分布，结果显示在双

相 TiAl 合金中(Ti-46/48Al)C 在 α2 相中的浓度约是 γ

相的 3~5 倍， 高可达到 0.15%(摩尔分数)，且随着 α2

相中 Ti 含量增加而显著提高。与此同时，研究者采用

原子探测层析技术(APT)研究 C 原子在 TiAl 合金中的

分布状态，发现 C 原子在 γ和 α2两相中整体呈均匀弥

散分布，但是在某些晶体缺陷如晶内位错、晶界、γ/α2

或 γ/β0 相界面处存在 C 元素的富集[28]，这也为碳化物

的形成及显微组织演变提供基础数据。对于新型 beta 

γ-TiAl 合金中引入的 B2/β0相而言，目前的研究显示 C

在其晶格中的固溶度极低[16, 28−29]，一般认为 C 在其中

不固溶。 

目前，关于 C 等间隙原子在 TiAl 合金 α2和 γ 相

中固溶度差异的原因基本达成共识，这主要与间隙原

子在两相晶格中的占位以及两相间隙空位类型的区别

有关[28, 30]。理论计算和实验结果表明[14, 24, 31]，间隙原

子主要固溶在两相的八面体间隙中，而含有 6 个 Ti

原子的八面体间隙(Ti6 型)则是其 优选择。通过对两

相的八面体间隙分析后发现，D019结构的 α2相中存在

这种 Ti6型八面体间隙，而在 L10结构的 γ相中仅存在

Al4Ti2和 Al2Ti4两种八面体间隙(见图 1)，因而研究者

认为 Ti6型八面体间隙存在与否成为决定两相中 C 元

素固溶极限的关键因素[14, 16, 32]。同时，Ti6型八面体间

隙的数量则随着 α2 相中 Ti 含量增加而增加，导致该

相中 C 的固溶极限随之提高。 

 

 
图 1  γ相和 α2相的晶体结构和八面体间隙类型[29] 

Fig. 1  Crystal structures and octahedral sites of γ and α2 

phases (a=b): (a) γ-TiAl and (b) α2-Ti3Al[29] 

大量研究表明[17, 28, 33]，C 在 TiAl 合金中的固溶度

与温度及合金成分密切相关。研究者通过实验和理论

计算发现[33]，C 在 α2和 γ相中的固溶度均随温度降低

而减小，而 γ相中的 C 固溶度对温度变化更为敏感。

与此同时，通过对比实验结果与文献报道，SCHEU

等[16]发现当Ti和Al的摩尔分数比小于或者等于 1时，

C 在 TiAl 合金中的总固溶度较低，低于 0.04%(摩尔分

数)；而对于 Ti 和 Al 的摩尔分数比大于 1 的合金，C

的固溶度则显著提高，可达 0.26%(摩尔分数)，研究者

认为这主要与两类合金中 α2相的体积分数有关。除此

之外，有研究表明 Nb 元素可以显著提高 C 在 TiAl 合

金尤其是 γ相中的固溶度。SCHWAIGHOFER 等[19, 29, 34]

的研究显示，在铸态及热等静压态 TNM-0.75C 合金中

并未观察到碳化物的析出，这意味着在该合金中 C 的

总固溶度超过 0.75%，GABRISCH 等 [20] 发现在

Ti-45Al-5Nb 合金中 C 的总固溶度超过 0.5%，而 C 在

这两类合金的 γ 相中的固溶度约为 0.25%，远远超过

普通 TiAl 合金(约 0.03%)[14, 25, 35]。SCHEU 等[16]结合理

论计算和实验结果认为这主要与 Nb 原子在 TiAl 合金

中的占位有关，Nb 原子在 TiAl 合金中占据 γ相的 Ti

位，导致 Ti 反占位缺陷的出现，即 Ti 占 Al 位，而结

合 Menand 的模型和理论，这意味着多出的 Ti 原子将

在 γ 相中形成 Ti6 型八面体间隙，从而提高 γ 相中 C

元素的固溶度。然而，Nb 元素对 α2相中 C 固溶极限

的作用机制则需要进一步的研究。对于 TiAl 合金中常

见的合金化元素如 Cr 和 V 而言，其占位倾向与 Ti 和

Al 的摩尔分数比相关[36−37]，当 Al 含量高时，二者占

据 Ti 位；当 Al 含量低时，二者占据 Al 位，因此这两

种元素对 C 的固溶度并没有固定的影响趋势。 

 

2  TiAl 合金中常见碳化物的晶体结

构 
 

作为间隙原子，C 除固溶在 TiAl 合金基体中，主

要以 Ti2AlC 和 Ti3AlC 两种碳化物形式存在[38]。Ti2AlC

晶体为六方晶体结构(Hexagonal，H)，如图 2(a)所示[39]，

其晶格常数为 a=0.304 nm，c=1.36 nm。常见的 Ti2AlC

析出相形态为长条状或块状形貌(见图 3(a))。根据其在

TiAl 合金中的析出时机不同，可分为凝固过程中由液

相析出的 Ti2AlC[40−41](初生 Ti2AlC)和时效过程中固态

相变析出的 Ti2AlC[22, 42](固态相变 Ti2AlC)。初生 Ti2AlC

的尺寸较大，通常横截面大于 2 μm，径向长度大于 20 

μm，呈长条状，多分布于片层团晶界或者片层内部。

固态相变 Ti2AlC 多分布于片层界面处，呈块状或者针

状形貌，长度小于 500 nm，厚度小于 30 nm。 
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图 2  Ti2AlC 和 Ti3AlC 的晶体结构[39] 

Fig. 2  Crystal structures of Ti2AlC (a) and Ti3AlC (b)[39] 

 

Ti3AlC 晶体为立方晶体结构(Perovskite，P)，Al

原子占据立方晶格的八个角位置，Ti 原子占据面心位

置，间隙原子 C 占据体心位置[43]，如图 2(b)所示。

Ti3AlC 晶体的晶格常数为 a=0.414 nm。常见形态为针

状(图 3(b))或者球状形貌，均由时效过程中从固相(γ

相)中析出。针状形貌的 Ti3AlC 多分布于片层界面处

或者 γ 片层内部，长度小于 200 nm，厚度小于       

30 nm[23]。球状 Ti3AlC 多在 γ颗粒内部及位错线附近

分布，直径一般小于 40 nm。 

 

 

图 3  TiAl 基合金中的碳化物[23, 44] 

Fig. 3  Carbides of TiAl-based alloys: (a) Ti2AlC[44]; (b) 

Ti3AlC[23] 

 

3  TiAl 合金中碳化物的析出行为 

 

碳化物在 TiAl 合金中的析出行为与碳含量以及

热处理工艺密切相关。结合 Ti-Al-C 三元相图和文献

报道[33]，当碳含量高于其固溶极限时合金中将析出大

尺寸块状或条状碳化物。周欢等[18]对 Ti-46Al-8Nb 合

金的研究发现，添加 1.4%C(摩尔分数)时合金中析出

粗大的长条状 Ti2AlC 相，尺寸可达 20 μm。GOUMA

等[45]在 Ti-48Al-2Mn-2Nb+0.8C 合金快速凝固组织中

观察到大尺寸的 Ti2AlC 相(20~60 μm)，与基体无确定

的位向关系，推断其为熔体中直接析出，而非由固相

转变生成。CHEN 等[40]在 Ti-48Al-2.6C 合金的粗大

Ti2AlC 颗粒中观察到残余 TiC 相，并根据 Ti-Al-C 三

元相图，推断 Ti2AlC 应为 L+TiC→Ti2AlC 包晶反应的

产物。 

当 C 含量低于合金的固溶极限时，TiAl 合金的凝

固组织中并无碳化物析出，但是经过服役温度下长时

时效后将析出 Ti2AlC 和 Ti3AlC 两种碳化物。据文献

报道，在 750~900 ℃时效时，含碳 TiAl 合金的 γ相中

将析出细小 Ti3AlC(P)，与基体呈共格界面，存在如下

位向关系： (001)p//(001)γ， [010]p//[010]γ
[46]。ZHOU    

等[47]的研究表明，Ti-45Al-3Fe-0.5C 合金经(800 ℃、4 

h)时效后在 γ 相晶界处和位错线上析出纳米尺度的颗

粒状和针状 Ti3AlC，其尺寸随时效时间延长而增大，

可达 400 nm。SCHWAIGHOFER 等[19]利用同步辐射原

位小角度 X 射线衍射研究 TNM 合金中 Ti3AlC 的析出

行为，结果发现，750 ℃、4 h 时效后纳米尺寸的针状

Ti3AlC 相从 γ片层内部析出，当以 2 K/min 的速度继

续加热至 950 ℃时，合金中 Ti3AlC 的体积分数达到峰

值，此后其尺寸出现粗化，至 1130 ℃时达到 大尺寸

(约 3.5 nm)，继续升温 Ti3AlC 则发生溶解。研究者认

为 Ti3AlC 从 γ相中析出主要与 C 在 γ相中较低的固溶

度且固溶度随温度的变化有关，同时由于其晶格结构

及原子排列与 γ 相相似，因而在时效过程中通过过饱

和 C 原子的扩散从 γ相中析出[18, 33]。TIAN 等[22]通过

计算发现 Ti3AlC 和 γ 相在[001]方向上的错配度为

2.1%，远小于其他方向的，同时 γ相在此方向上的弹

性常数较小，从而使得 Ti3AlC 相在此方向上生长所遇

到的阻力 小， 终导致 Ti3AlC 相沿着此特定方向生

长， 终形成针状形貌。 

当延长时效时间或者提高时效温度时，合金中将

析出另一种碳化物-Ti2AlC(H)，其析出形式和形貌则

与合金成分及原始组织形态密切相关。CHEN 等[38]的
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研究表明，750 ℃、24 h 时效后单相 γ或者近 γ TiAl

合金的 γ 相中析出大量的 Ti3AlC，提高时效温度时

Ti3AlC 将出现粗化和失共格现象；而随着温度升高和

时间延长，晶界和晶内位错处的 Ti3AlC 逐步溶解并伴

随着颗粒状 Ti2AlC 的析出，同时 Ti2AlC 与 γ 相存在

如下位向关系：(0001)H//(001)γ， ]110//[]1102[ H 。本

文作者认为 Ti3AlC 为合金的亚稳产物，其高温下的分

解将促进 Ti2AlC 的形核和长大，这一观点也得到了部

分研究者的认同[48]。然而 KARADGE 等[9, 49−50]等研究

者则认为对于双相 TiAl 合金(K5 系列合金)而言，时效

过程中 Ti2AlC 的析出主要源自于 α2 片层的分解，为

α2→γ+H 分解反应的产物，与 Ti3AlC 相无关，并利用

原位 TEM 和 HRTEM 观察这一片层分解过程，如图 4

所示。通过观察发现，Ti2AlC 在 α2片层内部自由形核，

其形核过程与 Ti3AlC 和其他沉淀相(如硅化物)无关，

并沿着 α2片层生长， 终生长为针状形貌。同时，伴

随着 Ti2AlC 的析出，在相变区域还可观察到不同取向

的 γ变体，即该分解反应的另一产物。 

 

 
图 4  时效过程中 α2相分解原位观察[50] 

Fig. 4  In-situ observation of α2 dissolution during aging[50] 

 

4  C 对凝固路径和相变温度的影响 

 

根据对 TiAl 合金 α/β相变温度的影响，合金化元

素可分为中性元素、α 稳定元素和 β 稳定元素。大量

研究表明，间隙原子 C 在 TiAl 合金中为 α稳定元素，

其效果相当于 Al 元素的 6 倍[29]， 显著的作用为改

变合金凝固路径和初生相的选择，使合金相变点向低

Al 方向偏移并扩大 α 相区[41]。SCHWAIGHOFER[29]

的研究表明，添加 0.5%(摩尔分数)以上 C 可使 TNM

合金的凝固特征由 β凝固转变为包晶凝固，凝固路径

由 L→L+β→β→β+α→…转变为 L→L+β→L+β+α→ 

β+α→…，凝固组织由细小的含 B2/β0细晶组织转变为

粗大的柱状晶组织，如图 5 所示。WU 等[7]则发现添

加 0.1%C(摩尔分数)即可使Ti-46Al-8Nb合金由 β凝固

转变为包晶凝固。由此可见，转变合金凝固路径所需

的含碳量与基体合金的成分有关。MCCULLOUGH  

等[41]研究 C 对 Ti-48Al 合金凝固初生相的影响，结果

显示 Ti-48Al合金的初生相为 β相，但是添加 0.38%(摩

尔分数)及以上的 C 后合金的凝固枝晶特征由立方枝

晶转变为六方枝晶，这意味着合金的初生相由 β相转

变为 α相；同时该研究者对 Ti-45Al 合金的研究显示，

少量的 C 合金化对合金凝固路径的影响并不显著，但

是 0.64%(摩尔分数)及以上的 C 合金化后合金的凝固

初生相同样由 β相转变为 α相，本文作者分析改变凝

固初生相所需的碳含量同样与合金的成分有关。 

除此之外，研究者发现 C 合金化还可以改变 TiAl

合金固态相变时的相变点。早期的研究者[23]发现 C 可

以轻微降低包晶凝固 TiAl 合金的 α相转变温度 Tα，扩

大 α单相区，同时抑制 γ相的转变。CHLADIL 等[51−52] 

通过 DSC 研究则发现，C 对高铌 TiAl 合金的 Tα影响 

 

 

图 5  TNM-(0-1)C 合金宏观组织[29] 

Fig. 5  Macrographs of TNM-(0-1)C alloys[29]: (a) 

Macrographs; (b) Position of specimens taken for macrographs 

shown in Fig. 4(a) 
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较小，但是可显著提高其共析转变点 Teu，添加

0.5%C(摩尔分数)可使Ti-45Al-7.5Nb的Teu升高50 ℃，

作者认为这主要归因于 C 元素的 α稳定化效果，提高

了 α2 有序相的稳定性。SCHWAIGHOFER 等[29]结合

HEXRD和DSC分析了C对TNM合金相转变的影响，

结果显示 C 除了可显著提高合金的 Teu 外，还导致 β

单相区的消失，并出现了 α单相区(见图 6)，同时，提

高了合金中 α2相的体积分数。由此可见，作为强 α稳

定元素，C 对 TiAl 合金的凝固路径和固态相变影响较

大，在合金成分设计和热处理工艺制定时需加以考虑。 

 

 
图 6  TNM-(0-1)C 合金拟二元相图[29] 

Fig. 6  Experimental quasi-binary section of TNM-(0-1)C 

alloy[29] 

 

5  C 对显微组织的影响 

 

研究者发现，与 B 元素相似，C 合金化同样可以

细化 TiAl 合金的片层团尺寸，但是所需的含碳量较

高，且伴随着初生 Ti2AlC 的析出。WU 等[7]的研究显

示，添加少量 C 并不改变 Ti-46Al-8Nb 合金的片层团

尺寸，而碳含量达到 1.4%(摩尔分数)时其组织则由粗

大柱状晶组织转变为片层团尺寸为 40 μm 的细晶组

织，作者认为这主要是由于 Ti2AlC 为 α相形核提供辅

助 同 时 阻 碍 固 态 相 变 时 的 晶 界 迁 移 。

SCHWAIGHOFER 等[29]认为 1%C(摩尔分数)合金化在

改变 TNM 合金凝固路径的同时可以细化包晶凝固组

织，其细化机理在于 Ti2AlC 提高了后续固态相变的非

均质形核效率。CEGAN[44]发现对 Ti-47Al 合金而言，

片层团尺寸随 Ti2AlC 含量增加而减小，而其细化机理

与上述不同，作者认为添加 C 时合金凝固路径由包晶

凝固转变为 α凝固，熔体中析出的初生 Ti2AlC 为 α初

生相的形核提供辅助， 终导致片层团尺寸的细化。 

除了细化片层团尺寸外，研究者发现 C 还可有效

细化 TiAl 合金的片层厚度。PARK[23, 53]对 Ti-46.6Al- 

1.4Mn-2Mo 合金的研究结果显示，添加 0.3%C(摩尔分

数)可以同时细化 γ和 α2片层的厚度，γ片层厚度从 141 

nm 细化至 68 nm，而 α2片层厚度从 53 nm 细化至 25 

nm，可以看出，C 对 γ和 α2片层的细化效果相当。该

研究者认为片层细化的机理在于：1) 原始 α晶界处的

C 偏析降低合金的层错能，增加层错形成的频率，从

而提高 γ片层在晶界处的形核率；2) C 原子在片层界

面处的偏析污染 Ti 原子或者 Al 原子的附着位置，阻

碍 γ片层的生长，降低其增厚速率，如图 7 所示。而

PERDRIX 等[54]则发现随碳含量增加，Ti-48Al 合金 α2

片层厚度基本保持不变，而 γ 片层厚度发生细化，添

加 0.96%(摩尔分数)的 C 可使 γ片层厚度从 1.27 μm细

化至 1.04 μm。ZHOU 等 [47]则发现在 beta γ-TiAl 

(Ti-45Al-3Fe-2Mo)合金中，碳含量小于 0.5%(摩尔分

数)时合金片层厚度随 C 含量增加而降低，而 0.5%及

以上时片层厚度反而增加，作者分析片层细化的机理

在于C合金化可以影响片层结构形成过程中的成分变

化，而 C 原子将阻碍原子向节点的迁移，降低 γ片层

的增厚速率，从而细化片层厚度；而过量的 C 合金化

将导致大量 Ti3AlC 的析出，使得基体中贫 Ti 而富 Al，

终形成粗大的片层结构。 

 

 

图 7  C 细化 TiAl 合金片层厚度示意图[23] 

Fig. 7  Schematic model for refinement of interlamellar 

spacing by carbon addition in TiAl-Mn-Mo alloy[23] 

 

CUI 等[55]对比了添加 C、Y 及 B 对 Ti-43Al-5Nb

的片层团尺寸和片层厚度的细化效率，结果显示三者

细化片层团的效率由大到小依次为 B、Y、C，而细化

片层厚度的效率由大到小依次为 Y、C、B，并认为其

细化效率与合金成分及添加量有关。该研究虽然不具

备普遍意义，但是可反映出 C 对 TiAl 合金显微组织的

细化效果和作用机制与合金成分密切相关，其细化机

理尚需进一步探索。 

 

6  C 对力学性能的影响及强化机制 

 

PERDRIX等[54]研究C对Ti-48Al合金显微硬度的

影响，结果发现随着碳含量增加，合金的显微硬度先
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增加随后在达到 C 的固溶极限后趋于稳定，而 Ti2AlC

的析出对显微硬度影响较小。本文作者认为，显微硬

度增加的原因主要在于C合金化同时提高了合金中 α2

相的体积分数和硬度。GERLING[10]的研究表明，

0.5%C(摩尔分数)可使Ti-45Al-5Nb 合金的显微硬度提

高 14%，而在该合金中并未观察到碳化物析出，因此，

本文作者认为合金的硬化主要来自于 C 元素的固溶，

而这也与 CEGAN 等[44]的研究结果一致。研究者[19, 29]

在对 TNM 合金 C 合金化的研究中同样发现，在 C 的

固溶极限内，合金的显微硬度随 C 含量增加而明显提

高，但是无论是粗大的 Ti2AlC 还是细小的 Ti3AlC，对

合金的硬度均无显著影响。因此，目前国内外大部分

研究者认为含碳TiAl合金的硬化主要来自于C元素的

固溶硬化。 

除了提高硬度，研究者发现碳合金化还可以提高

TiAl 合金的强度和蠕变抗力，然而其强化机制则存在

分歧。PARK 等[23]发现，添加 0.3%C(摩尔分数)后，

Ti-46.6Al-1.4Mn-2Mo 合金经 800 ℃时效处理后析出

的细小 Ti3AlC 可有效提高合金的屈服强度和高温蠕

变抗力，800 ℃时，屈服强度达到 700 MPa，较基体

合金提高近 200 MPa，其强化程度远高于室温。同时，

合金的初级蠕变应变和 小蠕变速率得到抑制，蠕变

断裂寿命明显提高。作者认为该合金屈服强度和蠕变

抗力提高的主要原因在于两点：1) C 添加细化片层厚

度，额外增加的片层界面可有效阻碍位错滑移和蠕变

过程中的晶界滑移；2) 时效析出的碳化物阻碍高温变

形过程中位错的滑移和攀移而引发沉淀强化效果。

GOUMA 等[45]认为添加适量的 C 可以显著提高近 γ组

织的蠕变抗力，使其接近甚至超过全片层组织。

WORTH 等[56]的研究发现，C 合金化可以有效降低高

温蠕变时的 小蠕变速率，其对近 γ 组织和双态组织

高温蠕变抗力的提升较全片层组织更为显著，并认为

由C原子固溶引发的对位错滑移的拖曳阻碍作用是近

γ和双态组织中蠕变抗力提高的主要原因。 

APPEL 等[13]则认为在含碳 TiAl 合金高温变形过

程中，固溶的 C 原子是一种弱的滑移障碍，其强化效

果弱于沉淀强化，而沉淀强化的效果则与沉淀相的尺

寸、形态以及分布状态密切相关。CHRISTOPH 等[21]

在Ti-48.5Al-0.37C合金中发现在高温变形过程中完全

位错和孪生不完全位错均被弥散分布的纳米针状

Ti3AlC 颗粒钉扎，并导致位错发生弯折，如图 8(a)所

示。本文作者认为这种位错与沉淀相的相互作用在低

蠕变速率和高温下将一直存在，从而提高合金的高温

强度和蠕变抗力，而粗大的碳化物和分散的分布则对

合金的强化无显著效果，甚至反而恶化合金的强度和

蠕变抗力。研究者发现间隙原子 C 同样可以改善新型

beta γ-TiAl 合金的高温蠕变抗力，但是其强化机制较

为复杂，被认为是以下几种因素的综合作用[30, 57]：1) 

固溶的 C 原子降低片层组织的退化动力学，提高其高

温稳定性；2) C 合金化降低 β0 相体积分数，弱化 β0

相对蠕变抗力的负面作用；3) 细化片层厚度；4) γ相

中析出的 Ti3AlC 阻碍位错滑移。 

部分研究者认为，弥散分布的细小 Ti3AlC 颗粒虽

然可以提高合金的高温强度和蠕变抗力，但是其易于

发生 OSTWARD 熟化反应而发生粗化或者在高温和

长时作用下直接分解，从而降低了合金的蠕变寿命和

服役稳定性，因此热力学更稳定的 Ti2AlC 则被视为提

高 TiAl 合金高温强度和蠕变抗力 具潜力的碳化  

物[49, 58−59]。KIM等[9, 49]研究者发现，Ti-46.5Al-3Nb-2Cr- 

0.2W(K5)-0.1%C 近全片层组织经过 900 ℃时效可在

片层界面沿片层方向析出纳米针状 Ti2AlC 相，时效后

合金的蠕变抗力得到显著提高。本文作者认为这些沿

γ/γ 片层界面分布的 Ti2AlC 颗粒可以维持类似于原始

α2/γ的硬界面，而非单纯的 γ/γ软界面，在变形过程中

这类新的界面将有效阻碍位错的滑移，从而提高合金 

 

 

图 8  碳化物沉淀强化[21, 49] 

Fig. 8  Precipitation strengthening of carbides: (a) Ti2AlC[21]; 

(b)Ti3AlC[49] 
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的蠕变抗力，如图 8(b)所示。通过上述分析可以发现，

C 对 TiAl 合金的力学性能的影响非常复杂，仅仅添加

C 并不足以直接改善合金的强度和蠕变抗力，其强化

机制与 C 原子存在状态、碳化物特征及合金组织状态

密切相关，有待于进一步的研究。 

 

7  结语 

 

间隙原子C在TiAl合金显微组织及力学性能方面

的作用经过近二十年的研究，取得了一定的成果。但

是由于其对力学性能的影响具有两面性且作用机制非

常复杂，因此，在采用 C 合金化改善 TiAl 合金显微组

织和力学性能的同时，需根据合金成分及预期的组织

状态确定 C 元素的 优添加量和存在形式，更要严格

控制碳化物的种类、形态、尺寸及分布状态。因此，

针对间隙原子 C 在 TiAl 基合金中的研究现状，可以进

一步通过实验及模拟手段研究合金成分、热处理工艺、

碳化物的种类、形态、尺寸及分布状态等对 TiAl 基合

金显微组织、强度和蠕变抗力的影响关系，明确显微

组织细化机制，揭示不同工艺条件下的碳化物析出、

长大的动力学机制，阐明合金成分−组织状态−热处理

工艺−力学性能之间的关系规律，进一步提高 γ-TiAl

基合金的力学性能，为合金的成分设计、热处理工艺

的开发及应用奠定重要的理论基础，推动 γ-TiAl 基合

金的工程化应用。 
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Abstract: As a highly promising material for high-temperature structural applications, the weakness of TiAl alloy, such 

as coarse microstructure, poor strength and creep resistance, under the service condition of elevated temperature becomes 

the key to limit its application. Alloying is treated as the effective solution for the improvement of microstructure and 

mechanical properties. The status quo of the research on interstitial carbon in γ-TiAl based alloy was summarized. The 

solid solubility of carbon in γ-TiAl based alloy and influence factors were stated emphatically. The structure, morphology, 

distribution and precipitation behavior of carbides were revealed detailly. Furthermore, the influence and mechanism of 

interstitial carbon on microstructure, strength and creep resistance at elevated temperature in γ-TiAl based alloy were 

analyzed. Some suggestions for the research on carbon addition in γ-TiAl based alloy were proposed. 
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