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铸造 Ti-47Al-8Cr-2Nb 合金的低温超塑性及其组织演变 
 

肖代红，黄伯云 
 

(中南大学 粉末冶金国家重点试验室，长沙 410083) 
 

摘  要：通过非自耗电弧熔炼及氩气保护浇铸，制备高Cr含量的Ti-47Al-8Cr-2Nb合金。采用金相观察、扫描电镜、

透射电镜及高温拉伸测试等实验方法，研究铸态合金在 800~1 000 ℃的超塑性变形能力及其变形机制。结果表明，

高Cr合金化的铸造Ti-47Al-8Cr-2Nb合金显示出低温超塑性。在 850 ℃的低温及应变速率 1×10−4 /s时的最大伸长

率为 630%，应变速率敏感系数m达到 0.51。在 800~1 000 ℃的变形激活能为 245 kJ/mol。合金的低温超塑性变形

机制是由晶界扩散控制和β→γ相转变而协调的晶界滑动，β相在变形过程中起到了重要的作用。 
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Abstract: Ti-47Al-8Cr-2Nb alloys with high Cr content were synthesized by non-consumable arc melting in argon 

atmosphere. Superplastic behavior and deformation mechanism of the as-cast alloy were investigated by optical 

microscope, scanning electron microscope (SEM), transmission electron microscopy (TEM) and elevated-temperature 

tensile testing at temperatures ranging 800~1 000 . ℃ The results show that the as-cast alloy with high Cr content reveals 

excellent lower temperature superplasticity with the maximum elongation-to-failure of 630% at 850  and strain rate of ℃

1×10−4 /s, and the strain rate sensitivity exponent m is 0.51. The activation energy calculated is 245 kJ/mol. The 

dominant deformation mechanism of Ti-Al-Cr-Nb alloy with high Cr content between 800  and 1℃  000  is the grain ℃

boundary sliding controlled by volume diffusion. The presence of β phase and its transformation to γ phase during 

deformation are beneficial to the grain boundary sliding. 
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TiAl基合金具有密度低、熔点高、高温强度及模

量大、抗氧化性能及抗吸氢能力强等优点，是新一代

发动机耐高温候选材料[1−3]。但TiAl基合金在室温时晶

面滑移难以开动导致滑移数目不足，从而表现出室温

脆性以及由此而产生的机加工困难，极大限制了它的

发展。为此，有关TiAl基合金的近净型成型技术受越

来越多的重视，其中超塑性成型技术是比较有吸引力

的方法之一。 

在一定的条件下，TiAl基合金呈现明显的超塑性

特征，但所表现出的超塑性一般为组织超塑性，也称

为静态超塑性，而它要求材料具有细小而稳定的等轴

组织，即所谓晶粒的三化(微细化、等轴化、稳定化)[4]。

晶粒尺度一般在 0.5~5 μm，最大不超过 10 μm[5−7]。对

于TiAl基合金而言，为了实现晶粒的细化而达到超塑

性的要求，一般要对材料进行晶粒细化处理。处理方

法主要采用热机械处理，即进行热挤压或锻造[8−10]， 
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这一过程既增加了工艺的复杂性，又增加了成本。另

外，在超塑性加工工艺中，TiAl合金的变形速率比较

低，表现出超塑性特征的温度范围比较高，一般在    
1 000 ℃左右，在这种条件下，对工艺设备的要求比

较高，同时又要防止材料的过度氧化等问题。因此，

发展变形温度较低的超塑性TiAl基合金变得很重要。

HUANG等 [11−12] 研究了低Cr合金化的Ti-48Al-2Cr- 
0.2Mo合金的在 800~900 ℃时的超塑性变形能力，得

到的最大伸长率为 300%~413%，并认为其变形机制是

受晶界扩散控制。 
研究表明，在Ti-Al合金中添加高含量(摩尔分数)

的Cr (8%~20%)，有助于提高合金的抗氧化性能[13−14]，

但对高Cr合金化的铸造Ti-Al合金的超塑性行为研究

报道较少。为此，本文作者制备含高Cr的Ti-47Al-8Cr- 
2Nb合金，并对其超塑性变形特征及机制进行探讨。 
 

1  实验 

 
研究用合金名义成分为Ti-47Al-8Cr-2Nb(摩尔分

数)，同时添加微量B与W。合金采用水冷铜坩埚电弧

熔炼，氩气保护浇铸。铸锭通过线切割成高温拉伸所

需的板状样，试样标距部分为 8 mm×4 mm×1.4 mm，

在带高温炉的岛津材料实验机上进行，测试温度范围

为 800~1 000 ℃，应变速率为 2.5×10−5~1×10−4 /s。 
为观察不同变形阶段的组织变化，部分试样拉伸

到一定程度后停止并水淬。合金的组织观察在

Polyvar−MET 金相显微镜及 JSM−6360 型扫描电镜下

进行。相分析的确定采用 RIGAKU−3014X 型 X 射线

衍射仪和 H−800 型透射电子显微镜(TEM)。TEM 样品

从拉伸后的标距部分取出。为分析材料在变形温度范

围是否发生其他转变，采用 NETZSCH DSC 404 型差

热分析仪对铸态合金进行 DSC 分析，测试温度为

400~1 200 ℃，升温速率为 5 ℃/min。 
 

2  结果 
 
2.1  铸态组织 

合金的铸态组织如图 1 所示，通过高 Cr 合金化由

β 凝固产生的铸态组织均匀细小，晶粒的边界从图中 

 

 

图 1  铸态合金的显微组织 

Fig.1  Microstructures of as-cast alloy: (a) Optical microscope; (b) TEM bright-field image; (c) Diffraction pattern of γ; (d) 
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Diffraction pattern of β 
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无法明确辨认(图 1(a))。而通过X射线衍射分析发现合

金中包含γ、β(B2)和α2这 3 种相。EDX分析显示，β(B2)
相中含有高Ti和高Cr。TEM观察发现，合金组织主要

由β和γ两相构成(图 1(b))，其中具有较亮衬度的是γ相，

黑灰色衬度的是β相，而α2在组织中很难发现，可能是

含量很少的缘故。 
 
2.2  高温变形 

铸态合金在 800~1 000 ℃及应变速率为 1×10−4 /s
时的真应力—真应变曲线如图 2(a)所示。在 800 ℃变

形时，样品几乎没有产生塑性变形，而在 800 ℃以上，

合金则表现出超塑性特征。在经过弹性变形后，样品

产生应变硬化，但是过程非常短暂，并很快达到峰值

应力。应变硬化没有持续很长时间，经过一个近似应

变硬化和软化平衡的阶段，应力就逐渐开始下降，即

应变软化占据了主导作用，直至样品断裂。这种曲线

的变化趋势随温度的上升而逐渐趋于缓和，即在较高 
 

 
图 2  合金的高温拉伸性能 

Fig.2  Tensile properties of alloy after tensile testing at high 

temperature: (a) True stress—true strain curves; (b) Temperature 

dependence of ultimate stress and elongation 

温度变形时后面的软化作用所导致的应力下降趋势渐

缓，曲线也趋于平坦。并且从图 2(b)中可以看出，合

金的峰值拉伸应力随着变形温度的升高而逐渐下降。

另外，在 800 ℃变形时样品在几乎是弹性阶段就已发

生断裂。根据拉伸曲线的变化趋势，此温度的峰值拉

伸应力应该远高于 850 ℃的应力水平。因此可以看

出，在 800 ℃到 850 ℃之间合金的峰值应力下降很

大，而在 850 ℃以上应力减小的趋势明显减缓。由图

2(b)可见，样品伸长率随温度的变化呈现另外一种趋

势。在 800 ℃时合金几乎未产生塑性变形，而在 850 
℃时样品具有良好的超塑性变形能力，伸长率达到了

630%，超过了文献[11−12]报道的结果。当继续提高温

度，合金仍然表形出良好的塑性变形，而伸长率出现

一定程度下降。但随着温度的提高，这种下降的趋势

并不十分明显。 
采用拉伸速度突变法[3]，即Backofen法求m值，得

出合金在 850 ℃的平均应变速率敏感性因子m为

0.51(图 3(a))。这一值高于传统的采用热机械处理方式 
 

 
图 3  应变速率敏感性 m 值(a)及超塑性激活能(b)的确定 

Fig.3  Determination of strain-rate-sensitivity m (a) and 

activation energy Q (b) 
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获得超塑性组织的 TiAl 基合金的 m 值(一般在 0.3~0.4
之间)，表明所制备的含高 Cr 合金具有良好的超塑性

特征。 
超塑性变形过程与高温蠕变一般都在高温低速条

件进行，属于热激活过程，而其激活能的测定也是建

立在高温蠕变的基础上。它们在变形过程中伴随有扩

散的发生，因此其变形速率、应力和温度关系都可以

用Arrhenius型方程式表示[3]： 
 

)exp()()(
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Q
E
σ
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bAε np −

=&  
 
式中 A为材料和结构有关的常数，b为位错的柏氏矢

量，d为平均晶粒直径，p为晶粒指数，R为摩尔气体

常数， n为应力指数，其值为m−1(m为应力敏感性指

数)，Q为变形激活能，T为绝对温度。 
通过进一步的简化可以得到下面的关系式： 
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在实验中变形速率近似保持不变，所以可以得到： 

 

B
TnR
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式中  B为常数。以lnσ 对T−1作图，其斜率k为Q/nR，
则Q=knR=Kr/m。因此得到高Cr合金化TiAl基合金超塑

性变形的激活能(图 3(b))为 245 kJ/mol。这一值接近

β-Ti的自扩散激活能(250 kJ/mol)[15]，而略高于在低温

超 塑 性 变 形 过 程 中 晶 界 扩 散 激 活 能 (180~200 
kJ/mol)[16]。 
 
2.3  差热分析 

从图 2 可知，合金在 800~850 ℃呈现一种明显的

转折特征；而 DSC 的分析结果发现(图 4)，合金在 
 

 
图 4  合金在 400~1 200 ℃的 DSC 曲线 

Fig.4  DSC curves from 400  to 1℃  200  for alloy℃  

800~850 ℃存在一个吸热反应。前人对 Ti-Al-Nb 三元

系的研究发现，β(B2)相的有序无序反应对合金的成分

很敏感，对于富 Nb 成分转变温度约为 600 ℃左右，

而对于富 Ti 部分为 1 182 ℃。由铸态合金显微组织的

分析可知，组织中的 β(B2)相含有高 Ti 和高 Cr，所以

以此推断，β(B2)相在 800~850 ℃这个温度范围发生

了有序无序转变。 
 
2.4  变形后的显微组织 

试样在 850 ℃及应变速率为 1×10−4 /s变形 15%
后的显微组织如图 5(a)所示，在变形 15%后的初始时

期发生了动态再结晶，原来具有一定取向的条带状晶

粒组织(图 1)被细小的等轴晶粒组织所代替，并且这些

细小的等轴晶粒一般在原来的条带晶粒组织的晶界处

出现的频率比较大，表明晶界是再结晶形核的主要部

位。另外，变形期间各相不仅发生了动态再结晶，而

且原来铸态组织中的β相也发生了相转变。从图 5(b)  
 

 
图 5  在 850 ℃变形 15%后组织的 TEM 像 

Fig.5  TEM images of microstructure after 10% deformation 

for alloy at 850 ℃: (a) TEM graph image of alloy; (b) and (c) 

Grain boundary morphologies between β and γ phases 



                                           中国有色金属学报                                             2008 年 10 月 1754 

和(c)中可知，与 β相临近的 γ相逐渐向 β相晶粒内部

渗透，由此产生 β和 γ相界面迁移，一个原来的 β晶
粒逐渐被附近的 γ相所“挟开”，分割(箭头所示)。这

与超塑性Zn-Al共析合金中在变形中产生的变化类似。 
图 6 所示为样品变形 100%后的显微组织。可以

看出在大变形量之后，合金的显微组织变得非常均匀

和等轴化并接近球化，而且组织中 γ 相所占比例比初

始组织中的大。另外，合金经过大变形量之后，在某

些晶粒中还可以看到位错结构(图 6(b)箭头所示)，但

是位错的密度不大。 
合金在不同温度变形后的断口形貌图如 7 所示，

可以看出在 800 ℃变形时，断口组织中有较多的解理

表面，断裂主要是穿晶解理形式(图 7(a))，而在 850 ℃
变形时，基本上没有解理平面，断裂以沿晶断裂为主

(图 7(b))。并且从不同温度的断口形貌中还可以发现，

随着变形温度的提高，经过大变形量变形后在晶界处

的空洞发生由少到多，由小到大(图 7(c)和 7(d))的   
变化。 

 

 

图 6  合金在 850 ℃变形 100%后的细晶等轴组织 

Fig.6  Fine equiaxed microstructure (a) and low density of dislocations (b) after 100% deformation at 850 ℃ 
 

 
图 7  在不同温度变形后的断口表面形貌 

Fig.7  Fracture surfaces morphologies after deformation at different temperatures: (a) 800 ℃; (b) 850 ℃; (c) 900 ℃; (d) 1 000 ℃ 
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3  讨论 
 

前人的研究发现，TiAl基合金发生超塑性变形的

温度一般在 1 000 ℃以上[17−18]。要降低超塑性变形温

度，目前较普遍的方法是细化晶粒，即把晶粒从微米

级细化至亚微米级，这就需要复杂的工艺。还有一种

就是引入亚稳态的β相，但是相关的报导比较少。本实

验结果表明，通过β稳定元素Cr合金化，可以兼顾这两

个方面的作用，首先由β凝固获得均匀细小的铸态组

织，另外得到的铸态组织中由于强β稳定元素Cr的作

用，所以含有较多的β相。同时，大多数的超塑性TiAl
基合金的应变速率一般小于 10−4 /s[17−18]，大于这个数

值会导致较差的伸长率。这主要是因为超塑性过程往

往涉及到一些协调过程，如体扩散和晶界扩散，在较

高的应变速率下，这些协调过程无法及时进行而导致

了较早的断裂。 
图 5 及图 6 表明，Ti-47Al-8Cr-2Nb 合金在超塑性

变形过程中晶粒发生球化，晶界圆弧化。这种现象与

很多材料在超塑性变形过程中的变化相似。而对细晶

超塑性材料产生这种现象的解释，研究者讨论的最多

的是晶界滑动过程。因为超塑性材料在变形后一般会

产生比本身原始尺寸大几倍甚至几十倍的变形量，要

达到这么大的变形量而又使材料内部不发生明显的空

洞，并使晶粒的形状保持等轴，比较合理的解释就是

晶粒在变形过程中发生了相对移动。在 Ti-47Al-8Cr- 
2Nb 合金超塑性变形过程中，晶界滑动过程同样也起

了重要的作用。但是它所伴随的控制或协调过程却是

多个因素的共同作用。 
首先，晶界滑动本身可以作为一种协调过程来填

充由于晶界滑动而产生的晶粒之间的空洞，这就是由

GIFKING所提出的晶粒转出模型[19]。但是，由简单的

估算可以发现，这种过程在实际变形中不是所有晶粒

都可以发生的。因为基于这种模型，样品的变形量可

以由样品标距段宽度和晶粒尺寸计算出，而高Cr合金

化TiAl基合金的初始组织十分细小，由此估算出的结

果远大于实际观察，所以其他控制过程一定在起作用。

从热激活分析发现，在变形过程中的激活能与晶界扩

散激活能接近，因此可以判断在变形过程中，晶界扩

散是主要的扩散机制，可能也是一种控制机制。原子

在晶界扩散的实质是界面处错配位错的正负攀移，而

正是由于界面位错运动的快慢决定了界面的移动快

慢，决定了晶界的形状变化和晶界滑动能否顺利进行。 

其次，从DSC的分析结果以及前人的研究可知，

合金中富集Ti和Cr的β(B2)相在高于 800 ℃的温度发

生了有序无序转变。而在高温变形时，这些较软的β(B2)
相发挥了重要作用，它类似于在粘性晶界滑动理论中

论述的高温晶粒边界无序状态所起到的对变形的作

用。VANDERSCHUEREN认为β相可以增加晶界的结

合，从而避免在滑动过程中形成空洞导致提前断裂
[20]。但从本次研究来看，由于存在有序无序的转变，

在 800 ℃以上β相是一种较软的亚稳相，所以更可能

的作用是作为一种“润滑剂”，有利于晶界的滑动；并

且β相的有序无序转变也有利于扩散的进行，从而使晶

界滑动顺利进行。 
第三，组织的观察分析发现，在变形中发生了β

→γ的相变，相变的驱动力可能来自变形过程中的应力

集中。这是因为在变形中总是存在一些晶界取向不利

于晶界滑动的晶粒，而在这些晶粒的边界产生应力的

集中，从而导致这种转变的发生，使β和γ相界面的迁

移。这种现象与在Zn-Al共析合金中的现象类  似[21]，

产生的结果往往是β相被“挟开”，使晶粒取向更有利

于变形。 
以上分析表明 β相在变形中发挥了重要的作用，

正是由于 β相的这两种作用从而使伸长率从 800 ℃到

850 ℃产生较大的跳跃。 
但是上面所讨论的晶界滑动在变形的开始阶段并

不能够顺利的启动和进行。因为从初始组织(图 1(b))
中可以看出，晶粒的许多位向并不是总是有利于变形

的方向。所以必须进行某种转化，而通过组织观察可

以发现这种转化是通过动态再结晶完成的(图 5(a))。发
生动态再结晶之后，组织主要由等轴的晶粒构成，而

这种组织形态为晶粒传出和晶界滑动的启动提供了良

好的前提。 
 

4  结论 
 

1) 由β凝固所得到的铸造Ti-47Al-8Cr-2Nb合金具

有良好的超塑性。在变形温度 850 ℃及应变速率 10−4 
/s下的伸长率达到 630%。与其他的超塑性TiAl基合金

相比，它具有较低的变形温度。 
2) 铸造 Ti-47Al-8Cr-2Nb 合金的超塑性变形机制

是由晶界扩散控制和 β→γ相转变而协调的晶界滑动。

另外在变形初期，发生了动态再结晶，使初始的那些

不利于变形的组织形态发生了转化，成为更加均匀的

等轴组织，从而为晶界滑动的启动提供了良好的前提。 
3) β相在变形过程中起到了重要的作用，主要体
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现在两个方面。首先在高于 800 ℃时发生了有序无序

转变，而转变之后的 β相是较软的亚稳相，它有利于

晶界的滑动和扩散过程。另外在变形过程中还通过 β
→γ 相变来松弛晶界应力集中来协调变形。正是由于

在组织中存在较高含量 β相的这两种作用才使合金表

现出良好的变形能力。 
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