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摘  要：通过组织形貌观察和蠕变性能测定，研究了锻造态高铌 TiAl 合金的蠕变与损伤行为。结果表明：

铸态高铌 TiAl 合金经等温锻造，层片晶团的平均尺寸由 507 μm 减小到 56.7 μm。锻造态高铌 TiAl 合金在

蠕变期间的变形主要发生在 γ 片层和等轴 γ 晶中，位错运动至相界/晶界受阻并堆积，可形成位错缠结或位

错列，提高位错运动的阻力；其中，等轴 γ 晶粒中的位错缠结可发生束集促进动态再结晶，形成细小亚晶

结构。柏氏矢量为[101]和[011]的位错分别在不同{111}面滑移形成位错网，γ相中的蠕变位错运动至位错网，

与其相互作用，可改变原来的运动方向，促进其攀移。蠕变后期，孔洞首先在等轴 γ 晶区域产生，并在该

区域聚集、长大和扩展，直至发生合金的蠕变断裂。这是高温蠕变期间的损伤与断裂机制。 
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    近年来，TiAl 基金属间化合物已在汽车工业和

航空航天工业领域得到应用，并成为工业领域中最

具发展潜力的新型高温结构材料之一[1−2]。特别是

高 Nb-TiAl 合金，具有优异的高温力学性能和抗高

温氧化能力。因此，高 Nb-TiAl 合金的研发已得到

国内外研究者们的高度关注[3−4]。 

    随着高温合金的服役温度不断升高，要求合金

具有更好的抗蠕变性能。诸多研究表明，TiAl 基合

金在蠕变过程中的主要变形机制为位错的滑移和

攀移以及孪生，位错通常在相界处产生并在应力和

热激活的共同作用下向基体中的 γ相运动[5−7]。合金

的蠕变寿命主要与 γ相和 α2 相的体积分数、层片取

向和尺寸、晶粒的大小以及晶界形貌等微观组织参

数有关[8−9]。另外，层片界面析出的颗粒状相也对

合金的高温性能有重要影响，如碳化物、硅化物和

B2 相等。因此，通常可通过合理的微观结构设计来

改善合金的塑韧性和蠕变强度。 

    采用铸造工艺制取的 TiAl 基合金，具有较好的

断裂韧性和抗高温蠕变性能，但其室温及高温延展

性较差。采用热机械变形可使合金中的粗大晶粒尺

寸减小，常用的热机械变形方法包括等温锻造、包

套锻造、多向锻造、热挤压、轧制等[10−15]，其中， 
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锻造是 TiAl 基合金普遍使用的热加工工艺。 

    锻造工艺虽然提高了高 Nb-TiAl 基合金的诸多

力学性能，但并不能有效改善合金的高温蠕变性

能。因此，为了得到综合力学性能良好的高 Nb-TiAl

基合金，需进一步研究锻造态合金在蠕变期间的变

形及断裂机制。为此，本文作者对铸态高 Nb-TiAl

基合金进行等温锻造，探究热变形对该合金组织的

影响，并通过蠕变曲线测定和组织观察，研究锻造

态 TiAl-Nb 基合金在蠕变期间的变形与损伤机制，

以期为进一步提升高 Nb-TiAl 基合的高温力学性能

提供理论基础。 

 

1  实验 
 

    采用真空凝壳熔炼炉，将成分为 Ti-44Al-8Nb- 

0.2W-0.2B-0.1Y(质量分数，%)的母合金制备成铸

坯，再经真空自耗电弧炉重复熔炼 3 次，得到合金

锭坯，并在 1250 ℃对合金锭坯进行等温锻造。实

施等温锻造工艺时，首先将模具加热至锻造温度以

上，再将合金锭坯置于模腔中同时加热至锻造温

度，并在低应变速率下施压至 80%变形量，再经线

切割将合金样坯加工成横断面为 4.5 mm×2.5 mm，

标距为 20 mm 的工字型蠕变试样。 

    采用 2000#砂纸将样品进行表面研磨，采用

DX2700 型 X 射线衍射仪将研磨的原始样品进行测

定。蠕变样品经机械研磨后，使用 GWT504 型高温

蠕变试验机测定不同条件的蠕变曲线。将原始样品

和蠕变断裂后样品进行研磨和抛光并腐蚀，然后使

用 S−3400 型扫描电子显微镜(SEM)对样品进行组

织形貌观察，腐蚀液成分为 5mL HF+10 mL 浓

HNO3+85 mL H2O。通过双喷工艺制备透射样品，

并使用 TECNAI−G20 型透射电子显微镜(TEM)观

察不同状态合金的组织形貌，混合双喷液的成分为

160 mL 甲醇+75 mL 正丁醇+15 mL 高氯酸。 

 

2  实验结果 
 

2.1  合金的组织结构 

    不同状态高铌 TiAl 合金的组织形貌如图 1 所

示。图 1(a)所示为铸造态合金的组织形貌，可见合 
 

 
图 1  铸造态和锻造态高铌 TiAl 合金的组织形貌及 XRD 谱 

Fig. 1  Microstructures and XRD patterns of as-cast and forged TiAl alloys with high Nb content: (a) SEM image, as-cast 

TiAl alloy with high Nb content; (b) SEM image, forged TiAl alloy with high Nb content; (c) XRD patterns; (d) TEM image, 

equiaxed γ grain region of forged alloy 
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金主要由层片晶团组成，层片晶团中交替排列的两

相分别为 γ-TiAl 及 α2-Ti3Al [16]，不同层片晶团中不

同取向的层片如图中黑色箭头所示。锻造态合金的

组织形貌如图 1(b)所示，其组织结构由不同取向的

层片晶团和等轴 γ 晶粒构成。图 1(c)所示为两种不

同状态合金的 XRD 谱，测量铸造态合金的衍射峰

半高宽，根据谢乐方程计算合金的平均晶粒尺寸： 
 

cos

K
d

W




                                (1) 

 
式中：d 为晶粒尺寸；K 为 Scherrer 常数；λ 为 X

射线的波长，nm；W为衍射峰半高宽；θ为布拉格

衍射角，Rad。 

    经计算得到铸造态高铌 TiAl 合金的平均层片

晶团尺寸为 507 μm。由于锻造态合金为层片晶团与

等轴晶的混合组织，通过 XRD 只能测量二者的平

均尺寸。故取 10 个如图 1(b)所示区域的 SEM 像，

统计层片晶团的尺寸大小为 56.7 μm。取 10 个如图

1(d)所示的等轴晶区域的 TEM 像，统计等轴晶的平

均尺寸大小为 4.7 μm。可见，等温锻造可明显降低

合金层片晶团的平均尺寸。 

 

2.2  合金的蠕变性能 

    锻造态和铸造态高铌 TiAl 合金在 800 ℃、220 

MPa 条件下的蠕变曲线如图 2 所示。由图 2 可见，

经过锻造的高铌 TiAl 合金蠕变寿命减小，蠕变应变

增加；表明锻造工艺提高了合金的高温塑性，但未

能改善合金的高温蠕变性能。 

 

 

图 2  铸造态和锻造态高铌 TiAl 合金在 800 ℃、220 MPa

条件下的蠕变曲线 

Fig. 2  Creep curves of forged and as-cast TiAl alloy with 

high Nb content under conditions of 800 ℃ and 220 MPa 

    锻造态高铌 TiAl 合金在 800 ℃分别施加 200 

MPa、220 MPa、240 MPa 应力测定的蠕变曲线，如

图 3(a)所示。由图 3(a)中曲线 1 可知，当施加应力

为 200 MPa 时，合金在蠕变初期的应变较小，蠕变

中期的平均应变速率测定为 7.31×10−8 s−1，蠕变寿

命为 143 h。在施加 220 MPa 应力下，合金蠕变初

期的应变增大，蠕变中期的平均应变速率测定为

9×10−8 s−1，蠕变 132 h 发生断裂。而在施加 240 MPa

应力下，如图 3(a)中曲线 3 所示，合金在蠕变中期的

平均应变速率为 1.3×10−7 s−1，蠕变寿命仅为 105 h。 

    锻造态高铌 TiAl 合金在 800 ℃、820 ℃及

840 ℃施加 200 MPa 测定的蠕变曲线如图 3(b)所

示。当施加温度为 820 ℃时，合金在初始蠕变期间

的应变较小，蠕变中期的平均应变速率测定为

1.1×10−7 s−1，测定的蠕变寿命是 116 h。当温度提

高到 840 ℃，合金在初始蠕变期间的应变增大，蠕

变中期的平均应变速率为 1.33×10−7 s−1，蠕变寿命 

 

 
图 3  锻造态合金在不同条件测定的蠕变曲线 

Fig. 3  Creep curves of forged alloy under various 

conditions: (a) Applied different stresses at 800 ℃; (b) 

Applied stress of 200 MPa at different temperatures 



第 32 卷第 2 期                          张顺科, 田素贵, 田  宁, 等. 锻造高铌 TiAl 合金高温蠕变与损伤行为 459 

降低至 88 h。 

    在高温条件下，当锻造态高铌 TiAl 合金施加载

荷时，产生瞬时应变，合金基体中激活大量位错；

随着蠕变进行，位错密度增大，其高密度位错阻碍

位错运动的作用，可降低合金的应变速率，即产生

形变硬化现象。随着蠕变进行，热激活促使合金中

位错发生滑移和攀移，可持续增加合金的应变，使

合金进入蠕变中期阶段。在蠕变中期，合金的应变

速率服从 Dorn 定律[17]，其表达式为 
 

a
ss A expn Q

A
RT

     
 

                        (2) 

 
式中： ss 为蠕变中期的平均应变速率；A为与材料

组织有关的常数； A 为外加应力；n为应力指数；

R为气体常数；T为热力学温度；Qa 为蠕变激活能。 

    在恒应力条件下简化式(1)可得 
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    根据图 3 中蠕变曲线数据及式(3)和(4)，在施加

温度和应力范围内，测算出锻造态合金蠕变中期平

均应变速率与施加温度和应力之间的关系，如图

4(a)和(b)所示。据此，测算出该合金在蠕变中期的

表观蠕变激活能与表观应力指数分别为 Q=179.7 

kJ/mol 和 n=3.11。由此可定量表明，合金在蠕变中

期的变形机制是位错的滑移。 

 

2.3  蠕变期间的变形特征 

    在 800 ℃、220 MPa 条件下，锻造态合金蠕变

断裂后不同区域的组织形貌如图 5 所示，施加应力

方向和观察区域的示意图如图 5(a)所示。在合金不

同区域呈现不同的变形特征，如图 5(b)、(c)和(d)

所示。在远离断口的区域 A，合金中层片晶团仍由

黑白相间的层片状 γ/α2两相组成，且大部分层片状

组织仍保持平直特征，仅局部区域发生轻微弯曲变

形，如图 5(b)中区域 D所示。层片晶团间仍为等轴

γ 晶组织，如图 5(b)的区域 E 所示，等轴 γ 晶组织

的体积分数未见明显增加。 

    区域 B的组织形貌示于图 5(c)，可以看出，层

片晶团的组织无明显变化，但尺寸明显减小，如图

中区域 F所示。层片晶团间仍为等轴 γ晶区域，体 

 

 
图 4  锻造态合金在近 800 ℃中期蠕变期间应变速率与

施加温度、应力的关系 

Fig. 4  Dependence of strain rates of forged alloy in 

middle period of creep on temperatures and stresses:     

(a) Strain rates−temperatures; (b) Strain rates−stresses 

 

积分数明显增加，如图 5(c)中白色方框所示。近断

口区域 C的组织形貌如图 5(d)所示，可以看出，部

分晶粒中的层片状组织仍保持平直特征且相互平

行，其晶粒中层片状的取向如图 5(d)中白色长箭头

所示。由于该区域的形变量较大，区内层片组织已

发生明显的弯曲变形，层片团界内等轴晶组织的体

积分数进一步增大，表明蠕变已使合金的组织形貌

发生明显变化。合金内存在较小尺寸的层片晶团，

如图 5(d)中黑色箭头所示。在动态再结晶的作用下，

等轴 γ晶的数量增加且尺寸减小，如图 5(d)中区域

G所示。以上观察表明，蠕变断裂样品中，随观察

点离断口距离减小，层片晶团的变形量增加，层片

晶团边缘的组织转化为等轴 γ晶，使层片晶团的尺

寸减小，体积分数降低，等轴 γ晶的体积分数增大。 

    锻造态合金蠕变前的 TEM 形貌如图 6 所示，

可见锻造态合金由 γ/α2层片晶团和等轴 γ晶组成， 
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图 5  蠕变断裂后样品不同区域的组织形貌 

Fig. 5  Microstructures in different regions of sample after creeping fracture: (a) Schematic diagram of marking observed 

regions; (b), SEM image, region A; (c) SEM image, region B; (d) SEM image, region C 

 

 
图 6  锻造态合金的组织形貌 

Fig. 6  Microstructures of forged alloy: (a) Lamellar structure; (b) Equiaxed γ grain structure 

 

与图 1 所示的组织形貌一致。图 6(a)所示为层片晶

团的组织形貌，亮色衬度为 γ相，暗色衬度为 α2 相，

可见两相的层片宽度不同，组织中位错密度较小。

图 6(b)所示为等轴 γ 晶组织，可见等轴 γ 晶中位错

密度也较小，且在等轴 γ晶中存在孪晶。 

    该合金经 800 ℃、220 MPa 蠕变 132 h 断裂后，

其微观变形特征的 TEM 观察如图 7 所示。图 7(a)

所示为合金层片晶团区域的组织形貌，γ相与 α2相

交替排列如图 7(a)中标注所示。其中 γ 片层中的位

错密度较高，位错的形态及取向各异，并在局部形

成位错缠结，如图 7(a)中区域 A和区域 B所示，α2

片层中仅有少量位错。该样品的另一形貌示于图 7(a)

左下角，可见在 γ/α2 界面有 U 型迹线特征，为位错

弓出的形态，如图中黑色箭头所示，可见位错由 γ/α2

界面产生，并在 γ相中滑移；部分位错交滑移使迹

线呈现具有近 90°折线特征，如图中的白色箭头所

示；且大量位错在 γ相中滑移和塞积，可产生应力

集中。以上观察表明，蠕变期间位错主要在 γ片层

发生滑移、交滑移和剪切。 

    图 7(b)所示为合金等轴 γ晶区域的组织形貌，

照片左侧的暗色组织和近水平方向的黑色组织为

晶界。可见等轴 γ晶区域位错密度较大，且滑移位

错的形态及取向各异，呈现缠结的特征。当位错在

等轴 γ晶中滑移至晶界，该位错可通过晶界，剪切

进入另一等轴 γ晶，如图 7(b)中的白色箭头所示。

另外，位错相互缠结形成位错胞，如图 7(b)中黑色

箭头所示，位错胞在蠕变后期可演变为亚晶界，这

是合金发生动态再结晶的主要原因。 

    在近断口的另一局部区域，由于形变量较大，

已有高密度位错剪切进入层状相，如图 7(c)所示。
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其中，位错在 γ层片中可发生滑移和交滑移，并在

相界面存在位错网，如图 7(c)中的白色方框所示，

其放大形貌示于照片的右下方。其位错列切入 γ层

片的形貌，如图 7(c)中白色箭头所示，位错列中滑

移位错的迹线方向相互平行。由于随高温蠕变时间

延长，合金中 γ/α2 两相发生粗化，使其两相形成半

共格界面，其半共格界面中形成的界面位错网，如

图 7(c)中的区域 B，其中，照片左上方有滑移位错

与位错网相邻。特别是有大量位错剪切该 γ层片，

并在 γ 层片内形成位错缠结，如图 7(c)中黑色短箭

头所示。分析认为，随着蠕变进行，γ 相内位错缠

结可发生束集，形成亚晶，使该区域成为具有较小

尺寸的亚晶结构，如图 7(b)中区域 D、E 所示。在

亚晶 G、H之间存在倾斜亚晶界，在倾斜亚晶界的

等倾条纹相互平行，如图 7(c)中黑色长箭头所示。 

    综上所述，该合金蠕变过程中产生的大量位错

可在 γ层片和等轴 γ晶中滑移和交滑移，位错运动

至相界或晶界受阻，塞积于 γ层片和等轴 γ晶中，

可形成位错网或位错列。蠕变过程中，滑移位错与

相界和晶界相互作用，可增加位错运动的阻力，提

高合金的抗蠕变性能。蠕变期间位错在 γ/α2 两相中

滑移相遇，形成的位错网可促进位错的攀移。另外，

α2 片层仅有少量位错产生，对合金的变形机制贡献

可以忽略不计。 

    该合金经 800 ℃、220 MPa 蠕变断裂后的位错

组态如图 8 所示。经过鉴定，图 8(a)中位错较多的 

 

 
图 7  锻造态合金经 800 ℃、220 MPa 蠕变断裂后的组织形貌 

Fig. 7  Microstructures of forged alloy after crept up to fracture at 800 ℃ and 200 MPa: (a) Lamellar structure;          

(b) Dislocation tangles; (c) Dislocation network and dislocation column 

 

 
图 8  合金经 800 ℃、220 MPa 蠕变断裂后不同衍射方向的位错组态 

Fig. 8  Dislocation configuration of forged alloy after crept up to fracture at 800 ℃ and 200 MPa under different diffraction 

vectors: (a) g=131; (b) g=1 11 ; (c) g= 113 ; (d) g= 131  
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区域为 γ相，图中左侧区域存在大量与黑色虚线平

行的位错，标注为 A，而位错 B 和位错 C 是两组相

互垂直的位错网，且每组位错的迹线相互平行。当

衍射矢量为 131g 和 131g 时，位错 A 出现衬度，如图

8(a)和(d)所示；当衍射矢量为 1 11g 和 113g 时，位错

A 衬度消失，如图 8(b)和(c)所示；根据位错不可见

判据，确定位错 A 的柏氏矢量为 bA= 1 11g × 113g = 

a[110]。由图 8(a)可以看出，位错 A 的迹线与[121]

方向平行，因此，确定出位错 A 的滑移面为

bA×μA=(111)。 

    在图 8(b)右侧互相垂直的两组位错中，实线箭

头和虚线箭头所指方向的位错，分别记为位错 B 和

位错 C。当衍射矢量为 131g 、 1 11g 和 113g 时，位错

B 显示衬度，如图 8(a)、(b)、(c)所示；当衍射矢量

为 131g 时，位错 B 失去衬度，其结果如图 8(d)所示。

由此可以确定出，位错 B 的柏氏矢量为 bB=a[101]。

由于位错 B 的线矢量为 μB=[112]，因此可确定出

位错 B 的滑移面为 bB×μB= (111) 。当衍射矢量为

131g 时，位错 B 和 C 显示衬度，如图 8(a)所示。当

衍射矢量为 1 11g 时，位错 C 失去衬度，如图 8(b)所

示，由此，确定出位错 C 的柏氏矢量为 bC=a[011]。

进一步，根据位错 C 的线矢量为 μC=[121]，确定出

位错 C 的滑移面为 bC×μC= (11 1)。组织观察表明，

两组相互垂直的位错不在同一滑移面，故未发生

位错。 

2.4  裂纹的萌生与扩展 

    锻造态合金经 800 ℃、220 MPa 蠕变 132 h 断

裂后，近断口区域裂纹沿晶界萌生与扩展的形貌如

图 9 所示，图 9(b)中白色双向箭头表示施加的应力

方向。 

    随着蠕变进行，合金的应变进一步增大，并在

等轴 γ 晶出现孔洞，如图 9(a)中箭头所示，该形貌

可视为蠕变期间裂纹萌生。样品近断口区域的组织

形貌，如图 9(b)所示。由于形变量较大，该区域层

片组织已发生弯曲变形，如区域 G所示。晶内垂直

于应力轴方向的细小等轴 γ晶，为蠕变后期发生的

动态再结晶所致。特别是裂纹的萌生主要发生在等

轴 γ 晶区域，与图 9(a)相比，孔洞的数量增加，尺

寸增大，如图 9(b)中箭头所示。 

    随着蠕变进行，细小等轴晶区中孔洞数量进一

步增多，孔洞之间相互连接与合并，可逐渐形成较

大尺寸的孔洞，如图 9(c)中倾斜长箭头所示。并且

较大孔洞可向基体内部逐渐渗透，如图 9(a)中白色

圆圈所示。随着孔洞的相互连接可形成较大裂纹，

当大尺寸裂纹继续扩展，超过临界尺寸，则合金失

去蠕变抗力，进而发生合金的蠕变断裂[25]。 

 

3  分析与讨论 
 

    经过锻造工艺，铸造态合金由层片晶团构成的 

 

 

图 9  锻造态合金经 800 ℃、220 MPa 蠕变断裂后裂纹沿晶界的萌生与扩展 

Fig. 9  Initiation and propagation of micro-crack in forged alloy after crept up to fracture at 800 ℃ and 200 MPa:         

(a) Formation of cavity; (b) Growth of cavity; (c) Formation of crack 
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全层片组织转变为层片晶团和等轴 γ晶共同构成的

双态组织，层片晶团尺寸明显减小。在施加温度和

应力的范围内，合金在蠕变期间的主要变形发生在

γ 片层和等轴 γ 晶中。随着蠕变进行，合金中发生

多系滑移，其中，柏氏矢量为[101]的位错在 (111) 面

滑移，而柏氏矢量为[011]的位错和柏氏矢量为[011]

的位错在 (11 1)面上滑移，可形成位错网络。当高

密度位错在 γ片层中滑移和交滑移至晶界或相界受

阻时，可塞积于近晶界和相界区域，形成位错缠结，

增加位错运动的阻力，改善合金的蠕变抗力。另外，

形变位错与位错网相遇，可因位错反应而改变其运

动方向，促进位错的攀移[26]。 

    在蠕变过程中，层片晶团边缘的层片组织在温

度和应力的作用下转化为等轴 γ晶组织。使 γ/α2层

片晶团的体积分数减小，等轴 γ晶组织体积分数相

应增加。此外，等轴 γ晶组织可通过动态再结晶进

一步转化为细小的组织。由于 α2-Ti3Al 相为强化相，

γ/α2 层片晶团的强度优于等轴 γ 晶组织，因此该组

织转变对合金的蠕变抗力产生不利的影响。而 γ相

的变形能力优于 α2 相，且随着蠕变的进行，等轴 γ

晶组织中位错缠结形成亚结构，进而促使动态再结

晶进一步可发生，使晶界数量增加，晶界与位错的

交互作用加剧，从而提高合金的高温变形能力。 

    分析认为，γ 片层和等轴 γ 晶均为锻造态合金

为蠕变过程中易发生破坏的组织结构；但由于 γ/α2

层片晶团中的 γ片层受到 α2 层片的强化作用，孔洞

和裂纹首先在等轴 γ晶区域形成，并长大和扩展，

直至合金的蠕变断裂。 

 

4  结论 
 

    1) 经等温锻造后，高铌 TiAl 合金的晶粒尺寸

由 507 μm 减小到 56.7 μm，组织结构由 γ/α2 层片晶

团和等轴 γ晶组成。 

    2) 锻造态高铌 TiAl 合金在 800~840 ℃、200~ 

240 MPa 蠕变期间的变形机制是位错在层片状 γ相

及等轴 γ晶中的运动；位错滑移至晶界、相界受阻，

可塞积在近界面区域，形成位错列和位错缠结，增

加位错运动的阻力。蠕变期间，等轴 γ晶中的位错

缠结可发生束集从而促进动态再结晶，使等轴 γ晶

进一步细化。 

    3) 柏氏矢量为 [110] 和[101]的位错分别在不

同{111}面滑移，形成位错网；在层片状 γ相中的蠕

变位错滑移至位错网，与其发生反应，从而改变原

来的运动方向，可促进位错攀移，改善合金的蠕变

抗力。 

    4) 蠕变后期，孔洞首先出现在等轴 γ晶区域，

并在该区域发生孔洞的聚集、长大以及裂纹的萌生

与扩展，直至蠕变断裂。这是合金在高温蠕变后期

的变形与损伤机制。 
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Creep and damage behavior of forged TiAl alloy with  
high Nb content at high temperature 
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Abstract: The deformation and damage behavior of the forged TiAl alloy with high Nb content during creep were 

investigated by means of microstructure observation and creep properties measurement. The results show that the 

average grain size of the lamellar colony of as-cast TiAl alloy with high Nb content may diminish from 507 μm to 

56.7 μm by isothermal forging technology. The deformation of forged alloy during creep mainly occurs in γ 

lamellar and equiaxed γ grain. The dislocations slipping to phases interfaces and grain boundaries are hindered for 

piling up, and the formation of dislocation tangle or dislocation sequence can increase the resistance of dislocation 

motion. Wherein, the dislocation tangles in the equiaxed γ grain can generate bundle aggregation to promote 

dynamic recrystallization and form fine sub-grain structure. The dislocations with burgers vectors of [101 and [011] 

slip on the {111} planes to form the networks. When the creep dislocations in the lamellar γ phases move to the 

networks, they will interact with the dislocation networks, and change the original moving direction to promote the 

climbing of dislocations. In the latter stage of creep, the holes or cracks are firstly initiated in the equiaxed γ grain 

and propagated in this region until creeping fracture, which is the damage and fracture mechanism of alloy during 

creep at high temperature. 

Key words: forged TiAl alloy with high Nb content; microstructure; creep; deformation mechanism; damage 

features 

                                  

Foundation item: Project(QJHKYZ[2019] 163) supported by the Young Science and Technology Talent 

Development of Education Department of Guizhou Province, China; Project 

(QKHJC[2020]1Y198) supported by the Science and Technology Foundation of Guizhou 

Province, China; Project(BKHZ[2015]1) supported by the Coal and Phosphorus Chemical 

Engineering Technology Center of Bijie City, China; Project(QKHZ[2019]053) supported by 

the Characteristic Key Laboratory of University of Guizhou Province, China 

Received date: 2020-07-08; Accepted date: 2021-08-13 

Corresponding author: TIAN Su-gui; Tel: +86-13889121677; E-mail: tiansugui2003@163.com 

(编辑  李艳红) 

 


