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摘  要：通过XRD、OM、SEM和TEM分析铸态合金组织，并进行800~850 ℃、250~325 MPa范围内的高

温蠕变性能测试，以探究铸态Ti-46Al-6Nb-2.5V-0.2B4C合金的显微组织及高温蠕变变形与断裂行为。结果

表明：该铸态合金为全层片组织，多种形态的TiB于片层团内部及晶界处弥散析出，而C原子则固溶于基

体中。根据蠕变性能数据计算， Ti-46Al-6Nb-2.5V-0.2B4C合金在测试范围内的应力指数n和蠕变激活能QC

分别为 5.71和 313.316 kJ/mol。该合金的蠕变变形主要由位错攀移与孪生变形控制，并且蠕变诱导产生动

态回复与动态再结晶，发挥软化作用。同时，蠕变过程中Ti2AlC会在TiB与基体的界面处动态析出，并与

TiB保持[11̄1̄]TiB //[12̄10]Ti2AlC和(110)TiB //(101̄0)Ti2AlC位向关系。此外，该合金的蠕变断裂机制主要为孔洞的萌

生和聚合以及裂纹的扩展。
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TiAl合金具有低密度、高比强度、高比刚度以

及优异的抗氧化性等优点，成为在600~900 ℃温度

区间内极具应用前景的高温轻质结构材料[1−3]。目

前， TiAl合金作为结构部件已成功应用于汽车及

航空航天领域[4−5]，例如用于制造GEnxTM商业发动

机的低压涡轮叶片等，这便要求TiAl合金在高温恒

载条件下持久服役，从而让蠕变现象发生[6]。而高

温蠕变性能的好坏成为TiAl合金能否突破当前服役

温度极限的关键因素[7]。一般来说，利用铸造方法

制备的TiAl合金具有比锻态合金更好的抗高温蠕变

性能。同时，TiAl合金成分也会对高温蠕变性能产

生重要的影响。SUN等[8]研究表明，添加固溶强化

元素Nb和V可显著改善TiAl合金的高温蠕变性能。

此外，B、C元素微合金化也是提高TiAl合金高温

力学性能的重要途径之一[9−11]。例如，LI等[9]向铸

态Ti-43Al-6Nb-1Mo-1Cr合金中添加1.0%B(摩尔分
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数)后，其 800 ℃时的抗拉强度由 535 MPa提升至

656 MPa。同时，添加微量B元素会降低TiAl合金

中 γ相的体积分数，从而提高其蠕变抗力[10]。

DENQUIN等[11]向 TNM-0.7Mo合金中添加 0.16%C

(摩尔分数)后，该合金在 750 ℃、195 MPa条件下

的稳态蠕变速率由8×10−9 s−1降低至3×10−9 s−1，并且

蠕变寿命由1569 h延长至3150 h。近来，LI等[12]研

究指出，以B4C形式共同添加B、C元素可改善铸

态Ti-48Al合金室温力学性能，使其室温抗拉强度

和伸长率分别达到517 MPa和0.47%。因此，本研

究以铸态高Nb-TiAl合金为基础，通过添加B4C实

现B、C元素微合金化并获得一种蠕变性能优良的

TiAl合金。

合金的蠕变寿命决定了与其相关结构部件的服

役时间，若要准确评估合金的蠕变寿命，则首先需

要深入理解其蠕变变形及断裂行为[13]。齐立春等[14]

研究发现， Ti-47.5Al-6(Cr, Nb, W, Si, B) 合金在

760 ℃、100~150 MPa范围内的蠕变变形机制为高

密度界面滑移，而当应力提高至 150~200 MPa时，

蠕变主要由位错攀移过程控制。KIM等[15]研究发

现，具有全层片组织的 Ti-46Al-3Nb-2Cr-0.2W-

0.2Si-0.2C合金在低应力及高应力范围内的蠕变速

率控制机制分别为扩散与位错滑移。此外，周兰章

等[16]在 650 ℃、450~490 MPa范围内进行Ti-47Al-

2W-0.5Si合金蠕变实验，发现组织中出现大量位错

塞积与孪晶，同时α2片层在高应力作用下发生顶端

粗化并转变为β相。TiAl合金的抗蠕变性能不仅取

决于合金成分和组织类型，还与服役温度及载荷条

件有关。相应地，蠕变变形机制也会随蠕变温度和

应力的不同而产生差异。目前，关于铸态TiAl合金

在高温及中高应力区间内的蠕变变形机制仍有待进

一步完善。因此，本文着重探究铸态高Nb-TiAl合

金在中高应力区间内的蠕变变形与断裂机制。

1　实验

1.1　试样制备

本实验采用水冷铜坩埚真空感应熔炼炉制备

Ti-46Al-6Nb-2.5V-0.2B4C(摩尔分数，%)合金铸锭

(以下简称为T46合金)。实验原材料包括海绵钛、

钛棒、纯铝、铝铌合金(52.29% Nb，质量分数)、

铝钒合金(68.99% V，质量分数)及B4C粉末。为保

证成分均匀性，对完全熔化后的合金液进行约 10 

min的电磁搅拌，并将其浇注至预热钢铸型中，获

得直径为 50 mm、高度为 100 mm的圆柱形铸锭。

随后利用箱式电阻炉对铸锭进行均匀化退火处理

(950 ℃, 36 h, FC)以减少铸锭内部残余应力并提

高组织均匀性。之后，利用电火花线切割切取

10 mm×10 mm×5 mm 的组织试样以及标距段为

10 mm×5 mm×2 mm的蠕变试样，蠕变试样尺寸如

图1所示。在观察显微组织之前需对试样进行预处

理，首先采用 240#、600#、1000#、1500#、2000#砂

纸依次打磨直至试样表面无明显划痕；然后进行

90 s 电解抛光处理，其中抛光液成分为 60% 甲

醇+30%正丁醇+10%高氯酸(体积分数)；最后，利

用 Kroll 腐蚀液(V(HF)∶V(HNO3)∶V(H2O)=3∶5∶92，

体积比)对样品进行腐蚀。同时，蠕变试样也需进

行磨制处理直至其表面无明显划痕。此外，从显微

组织试样及蠕变后试样的标距段上分别切取厚度为

300 μm的薄片，并将其磨至约40 μm厚，然后使用

GATAN695 离子减薄仪进行减薄处理用于 TEM

观察。

1.2　测试方法

在蠕变实验方面，采用RDL100电子蠕变试验

机进行800~850 ℃、250~325 MPa范围内的拉伸蠕

变性能测试。其中，蠕变实验分为两类：1) 实验直

至试样断裂；2) 蠕变时间达100 h后提前中断实验。

在显微组织表征方面，通过 10XB−PC金相显微镜

(OM)观察合金原始组织形貌；利用X’PERT多功

能X射线衍射仪(XRD)鉴定合金物相；采用Quanta 

200FEG场发射环境扫描电子显微镜(SEM)观察合

金原始显微组织、蠕变变形组织以及蠕变断口形

貌；采用Talos F200x透射电子显微镜(TEM)观察合

图1　蠕变试样尺寸

Fig. 1　Dimensions of creep specimens (Unit: mm)
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金蠕变前后的组织变化。

2　实验结果

2.1　原始显微组织

对铸态T46合金进行XRD分析，结果如图2(a)

所示。由图 2(a)可知，该合金主要由 γ相与α2相组

成，并且出现了TiB对应的衍射峰。图2(b)和(c)所

示分别为T46合金显微组织的OM和SEM像。该合

金为全层片组织，由α2与 γ片层交替排列形成不同

取向的片层团，并且在片层团内部及晶界处弥散析

出短棒状、长条状及弯曲薄片状TiB，如图 2(b)和

(c)中所示的黑色条状物质。同时，结合XRD分析

可知，该合金中不存在初始添加的B4C。这表明在

熔炼过程中B4C与Ti原子发生B4C+4Ti=4TiB+C反

应，生成 TiB 和 C 原子，而 C 原子含量仅为 0.2%

(摩尔分数)，不足以导致碳化物的析出。SCHEU

等[17]通过实验证明C原子在Ti-45Al-5Nb合金中的

γ相和 α2相内的最大固溶度分别为 0.25%和 1.5%。

而T46合金同样为高Al、高Nb含量的TiAl合金，

因此推测C原子以固溶形式存在于该合金中。此

外，T46合金组织中出现了程度较轻的L偏析与 α

偏析，如图2(c)所示。这是由于高Nb含量使T46合

金的凝固方式由包晶凝固转变为β凝固，Al原子在

初生β相形核长大过程中被排挤至枝晶间形成L偏

析；随后，α相通过β→β+α→α固态相变过程形核

生长，而大量β稳定元素Nb的存在使得过饱和α相

又会在富Nb区析出β相而形成α偏析[18]。

图 3所示为T46合金原始显微组织的TEM像。

如图3(a)所示，硼化物呈细直长条状；根据选区电

子衍射(SAED)花样可以判断其为TiB，与图2(a)中

的XRD分析结果保持一致；其花样在透射斑点与

(101)TiB衍射斑点的连线方向被拉长，表明TiB内部

存在层错结构，这与GENÇ等[19]的研究结果相吻

合。同时，TiB 与 γ相保持一定的位向关系：即

[11̄1̄]TiB //[11̄1]γ，(101)TiB //(044)γ，并且(101)TiB与 (044)γ

之间存在约 2°的偏差角，如图 3(a)右上角插图所

示。图3(b)所示为TiB与基体界面的高分辨率TEM

(HRTEM)像。该界面保持平直整洁，对其进行反傅

立叶变换(IFFT)后发现界面处存在错配位错结构，

并且界面错配度约为10.18%。由此可知，TiB与基

体之间保持半共格关系，而半共格界面处错配位错

附近的弹性应力场可有效阻碍位错运动。此外，图

3(c)所示为α2/γ片层形貌，其中，α2相较窄而 γ相较

宽，并且退火过程中残余应力的释放导致 γ片层内

出现少量位错。

2.2　T46合金高温蠕变性能

TiAl合金作为制作高温结构部件的材料，特别

图2　铸态T46合金的原始显微组织

Fig. 2　 Initial microstructures of as-cast T46 alloy: 

(a) XRD pattern; (b) OM image; (c) SEM image
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是在制作涡轮叶片等旋转部件时，其高温蠕变性能

是极其重要的衡量指标之一。因此，为探究其蠕变

变形及断裂机制，对T46合金在800~850 ℃、250~

325 MPa范围内进行蠕变实验，得到蠕变性能曲线

如图4所示，并且相关的蠕变数据如表1所示。由

图4(a)和(b)可知，随着温度或应力的提高，T46合

金的蠕变寿命随之减少；并且在相同应力条件下升

高温度后，该合金的蠕变应变量逐渐降低。图4(c)

和(d)所示为T46合金在800~850 ℃、250~325 MPa

范围内的蠕变速率与时间的函数曲线，由图4(c)和

图3　T46合金原始显微组织的TEM像

Fig. 3　TEM images of initial microstructures of T46 alloy: (a) Morphology and SAED pattern of boride; (b) HRTEM 

images of interface between matrix and boride; (c) Morphology of α2/γ lamellar

图4　T46合金在800~850 ℃及250~325 MPa范围内的蠕变性能

Fig. 4　Creep properties of T46 alloy measured at 800−850 ℃ under 250−325 MPa: (a), (b) Strain vs time; 

(c), (d) Corresponding creep rate vs time
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(d)可知，T46合金在该实验范围内存在明显的稳态

蠕变阶段。同时结合表1数据可知，当实验温度均

为 800 ℃时，随着实验应力由 250 MPa提高至 325 

MPa，T46合金的稳态蠕变速率由 2.1×10−7 s−1增大

至 9.9×10−7 s−1，增幅近 3.71 倍；当实验应力均为

300 MPa时，随着实验温度由800 ℃升高至850 ℃，

合金的稳态蠕变速率由 5.4×10−7 s−1增大至 2.6×10−6 

s−1，增幅近 3.81倍。此外，随着温度或应力的提

高，T46合金的稳态蠕变阶段时间变短，如图 4(c)

和(d)中 t1~t6所示。上述现象表明，T46合金的蠕变

性能对温度和应力较为敏感。

蠕变初期，合金产生瞬时应变，位错不断增殖

并形成加工硬化，蠕变速率开始减小。当回复软化

作用与加工硬化实现平衡时，蠕变速率达到最小

值，即进入稳态蠕变阶段。其中，稳态蠕变速率

(ε̇m)遵循Norton-Bailey法则：

ε̇m =Aσn exp ( - QC

RT )
式中：A为材料常数；σ为实验应力；n为应力指

数；QC为蠕变激活能；R为摩尔气体常数；T为热

力学温度。

根据表1中的蠕变数据可得T46合金稳态蠕变

速率与温度和应力之间的关系，如图 5所示。其

中，图 5(a)所示为 ln ε̇m- ln σ函数关系，通过线性

拟合计算可得T46合金在800 ℃及250~325 MPa范

围内的应力指数n为5.71。这与LAPIN等[20]研究的

Ti-46Al-8Ta合金在750 ℃及200~400 MPa范围内测

定的应力指数(n=5.7)相近，而其蠕变变形机制主

要为非保守位错运动。此外，大多数研究者认为

当 4＜n＜7时，蠕变速率主要由位错攀移控制[21]。

因此，根据n=5.71可推测T46合金的蠕变变形机制

主要为位错攀移。同时，根据图5(b)中 ln ε̇m- 1/T函

数关系可求得该合金在300 MPa及800~850 ℃范围

内的蠕变激活能QC为 313.316 kJ/mol。研究[22−23]表

明，Ti 原子在 α2和 γ相中的自扩散激活能分别为

297 kJ/mol和291 kJ/mol，二者均接近QC但略偏小。

一方面，当4＜n＜7时，蠕变速率由位错攀移过程

控制，而此时的蠕变激活能QC近似等于晶格自扩

散激活能Qsd，表明 4＜n＜7时TiAl合金发生晶格

自扩散并引起了位错攀移；另一方面，固溶的C、

表1　T46合金在800~850 ℃及250~325 MPa范围内的蠕变数据

Table 1　Corresponding creep results for T46 alloy measured at 800−850 ℃ under 250−325 MPa derived from Fig. 4

Temperature/℃

800

800

800

800

825

850

Stress/MPa

250

275

300

325

300

300

Steady-state creep rate/s−1

2.1×10−7

4.1×10−7

5.4×10−7

9.9×10−7

1.3×10−6

2.6×10−6

State

Without fracture

Fracture

Fracture

Fracture

Fracture

Fracture

Life/h

−
62.8

41.9

16.1

15.9

8.1

Strain/%

−
13.6

14.1

9.1

12.6

11.7

图5　T46合金稳态蠕变速率与温度和应力的关系

Fig. 5　Dependence of steady-state creep rate on stress and 

temperature for T46 alloy: (a) Steady-state creep rate and 

stress; (b) Steady-state creep rate and temperature
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Nb 原子会降低 Ti 原子的自扩散系数，导致 QC＞

Qsd。综上分析，T46合金在 800~850 ℃、250~325 

MPa范围内的蠕变变形机制主要为位错攀移。

将 T46 合金的 800 ℃蠕变性能与其他 TiAl 合

金[24−31]进行对比，得到 ε̇m- σ关系，如图 6 所示。

在800 ℃、275~325 MPa范围内，Ti-48Al-2Cr-2Nb

合金的抗蠕变性能略优于 T46 合金；在 250~300 

MPa 范围内，T46 合金具有与 Ti-46.88Al-1.96W-

0.53Si合金相近的蠕变抗力。此外，在其他相同的

实验条件下，T46合金的稳态蠕变速率均低于其他

合金，表明T46合金具有较好的蠕变抗力。

2.3　蠕变组织损伤及断裂特征

图 7所示为T46合金在 800~850 °C及 250~325 

MPa范围内蠕变后的变形组织。其中，图7(a)和(b)

所示分别为提前中断实验(ii)与拉断实验后(i)的蠕

变试样示意图，图7(c)所示组织形貌的观察位置为

图7(a)中A框区域，图7(d)~(h)所示组织形貌的观察

位置均为图7(b)中B框区域。当温度为800 ℃、应

力为250 MPa时，合金在加速蠕变阶段前期提前中

断实验，此时组织较为完整，仅在硼化物与基体的

界面处出现少量微孔，如图7(c)所示。当应力升至

275 MPa时，断口附近出现较长的二次裂纹沿片层

团晶界扩展，同时裂纹与硼化物相遇时会改变其原

始扩展路径，如图 7(d)所示；继续增大应力至 300 

MPa时，断口附近片层发生弯曲变形，如图7(e)所

示，这与二者较大的塑性变形量相对应。当应力为

325 MPa时，裂纹于三晶交汇区萌生，但由于应力

图7　T46合金在800~850 ℃及250~325 MPa范围内的蠕变变形组织

Fig. 7　Microstructures of T46 alloys crept at 800−850 ℃ under 250−325 MPa: (a), (b) Schematic diagrams of specimens 

after creep test (ii) and (i); (c) 800 ℃, 250 MPa; (d) 800 ℃, 275 MPa; (e) 800 ℃, 300 MPa; (f) 800 ℃, 325 MPa; (g) 825 ℃, 

300 MPa; (h) 850 ℃, 300 MPa

图6　T46合金与其他TiAl合金的800 ℃蠕变性能对比

Fig. 6　 Comparison of creep performances of T46 alloy 

and other TiAl alloys at 800 ℃
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太大裂纹来不及充分扩展，试样便迅速断裂，导致

其断口边缘较为光滑，如图7(f)所示。当应力保持

300 MPa 不变，随着蠕变温度由 800 ℃提高至

850 ℃，蠕变寿命逐渐缩短，而组织完整性逐渐提

高，表明高温下片层自身及相界强度大幅降低，导

致蠕变断裂速度加快；一旦有孔洞或裂纹形核便迅

速扩展直至断裂，使得基体组织中其他区域的裂纹

来不及充分长大，如图7(e)、(g)和(h)所示。

图8所示为T46合金在不同条件下蠕变后的断

口形貌。由图8可知，断口组织中存在平行解理面

台阶及韧窝特征，表明该合金的蠕变断裂方式为脆

韧混合断裂，并且具有沿层断裂与穿层断裂的混合

特征。此外，断口表面出现硼化物拔出或剥落后的

痕迹(即图中十字光标所示位置)。当温度或应力升

高时，断口组织中的硼化物剥落痕迹明显增多，如

图8(b)~(d)所示，表明在较高温度或应力下裂纹会

倾向于沿着硼化物扩展。然而，当温度升至850 ℃

时，组织中硼化物剥落痕迹极少，如图 8(e)所示，

证明在高温下裂纹沿硼化物扩展倾向性减小，扩展

难度降低，导致该合金抗蠕变性能变差。

2.4　蠕变后的组织特征

为探究 T46 合金的蠕变变形机制，分别对在

800 ℃、250 MPa与 800 ℃、300 MPa条件下蠕变

后的试样进行TEM分析，观察该合金在高温蠕变

过程中的组织演变现象。图 9 所示为 T46 合金在

800 ℃、250 MPa条件下蠕变100 h后的组织特征。

其中，图9(a)所示为α2/γ片层形貌，在γ层片内出现

了位错墙形成的亚晶界，同时 α2/γ界面迁移导致 γ

层片发生粗化现象。图 9(b)所示为硼化物形貌，

图 9(c)所示为硼化物的衍射斑点。经衍射斑点标

定，发现蠕变后硼化物仍为TiB，同时发现TiB与

α2 相 保 持 一 定 的 位 向 关 系 ： [11̄1̄]TiB //[011̄2̄]α2
，

(121̄)TiB //(42̄2̄0)α2
。此外，TiB与基体之间的半共格

界面可阻碍位错运动，导致硼化物附近存在大量位

错塞积，同时发现了位错攀移的典型特征——

割阶。

图10所示为T46合金在800 ℃、300 MPa条件

下蠕变后的组织特征。图10(a)中的 γ片层内存在高

密度位错并形成位错缠结，其中，位错线沿螺旋方

向存在大量“尖点”，其实质为位错片段形成的割

阶。同时，图 10(b)中 γ片层内产生一系列平行孪

晶，大部分孪晶终止于 γ/γ相界，少量孪晶穿越相

界继续扩展，并且伴随着界面的局部迁移。此外，

图 10(b)中右下角的两组孪晶之间发生交割。由图

图8　T46合金在800~850 ℃及275~325 MPa范围内的蠕变断口形貌

Fig. 8　Fracture morphologies of T46 alloys crept at 800−850 ℃ under 275−325 MPa: (a) 800 ℃, 275 MPa; (b) 800 ℃, 300 

MPa; (c) 800 ℃, 325 MPa; (d) 825 ℃, 300 MPa; (e) 850 ℃, 300 MPa
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10(c)可知，γ片层内位错相互反应会形成位错网，

阻碍后续位错运动，从而形成亚晶界，即出现动态

回复。此现象在晶界处同样出现，如图10(d)~(f)所

示。同时，亚晶界包围的胞晶内存在大量位错，而

晶界处由于位错塞积会产生较大的应力集中而成为

蠕变过程中的薄弱部位，由此导致裂纹沿晶界的萌

生与扩展，如图7(d)和(f)所示。此外，晶界处还出

现动态再结晶 γ晶粒，如图10(f)所示，并且其周围

存在大量位错缠结。

图11所示为T46合金在800 ℃、300 MPa条件

下蠕变后的硼化物形貌。图 11(a)所示为片层团晶

界处的硼化物形貌，根据其衍射斑点判断，硼化物

类型在蠕变前后未发生变化，仍为TiB。将图11(a)

中A框区域放大后得到图11(b)，发现TiB内部存在

一系列平行细线。由图11(c)中的HRTEM像可鉴定

其为层错(Stacking faults, SFs)结构，并且通过反傅

图9　T46合金在800 ℃、250 MPa条件下蠕变后的组织的TEM像

Fig. 9　 TEM images of microstructures of T46 alloy crept under conditions of 800 ℃ and 250 MPa: (a) Lamellar 

morphology and structure evolution; (b) Morphology of TiB; (c) SAED pattern of TiB and α2

图10　T46合金在800 ℃、300 MPa条件下蠕变后的基体组织特征

Fig. 10　TEM images of microstructures of T46 alloy crept under conditions of 800 ℃ and 300 MPa: (a), (b) Dislocations 

and twins in lamellae; (c) Dynamic recovery in lamellae; (d), (e), (f) Morphology and structure evolution of grain boundary
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立叶变换(IFFT)可知TiB由B27与Bf结构交替排列

组成，而此本征结构会导致层错的产生。此外，在

图11(b)中的TiB与基体界面处有新相附着析出，并

且 TiB 与新相周围存在位错塞积。通过 SAED 分

析，可知该新相为Ti2AlC，且与TiB存在确定的位

向关系： [11̄1̄]TiB //[12̄10]Ti2AlC， (110)TiB //(101̄0)Ti2AlC。

图 11(e)所示为二者界面的高分辨率TEM(HRTEM)

像，对其进行反傅立叶变换(IFFT)后，发现界面处

存在大量位错结构，表明二者之间为半共格界面。

将图 11(a)中B框区域放大后得到图 11(f)，在硼化

物内部发现少量位错结构。

3　分析与讨论

3.1　T46合金蠕变变形机制

如前所述，T46 合金在 800 ℃、250 MPa 及

800 ℃、300 MPa条件下的蠕变过程中发生较大持

久塑性变形，这与位错运动密不可分，而该合金在

蠕变过程中涉及的位错运动包括滑移与攀移两类动

作。基于CASTILLO-RODRÍGUEZ等[32]提出的 JPF

模型以及 VISWANATHAN 等[33]对 jogged-screw 模

型的改良，本文提出一种机制以解释图 10(a)中由

于位错攀移造成的位错“尖点”特征，如图 12所

示。在高温下空位扩散速度加快，使得在原滑移面

上运动的位错线发生局部攀移并形成割阶，而位于

交滑移面上的割阶作为钉扎点会拖拽该位错线在与

原滑移面平行的滑移面上继续滑移，导致割阶之间

的位错线发生弯曲现象。因此，当观察方向垂直于

交滑移面时出现图9(b)中的割阶特征；而当观察方

向垂直于滑移面时便出现图 10(a)中的位错形态，

如图 12(d)所示。APPEL[34]证明持续的位错攀移会

促进割阶移动，这便有助于割阶之间的位错线沿螺

旋方向的滑移。因此，T46合金在蠕变过程中的位

错滑移速度由位错攀移的快慢决定，即位错攀移为

蠕变速率控制机制，与 2.2小节中图 5的分析结果

保持一致。此外，位错攀移产生的割阶不仅会阻碍

自身位错的滑移，还会钉扎其他位错形成位错缠

图11　T46合金在800 ℃、300 MPa条件下蠕变后的硼化物形貌

Fig. 11　TEM images of boride morphologies of T46 alloy crept under conditions of 800 ℃ and 300 MPa: (a), (b) Boride 

morphologies; (c) HRTEM image of stacking faults in TiB; (d), (e) SAED pattern as well as HRTEM image of TiB and 

Ti2AlC; (f) Dislocations in TiB
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结，并在片层界面产生位错塞积。当其造成的局部

应力集中达到临界值时会诱发变形孪晶于片层界面

处形核[35]。从热力学角度分析，变形孪晶在 γ片层

内的形核能垒仅为在等轴 γ相中的58.5%[36]，因此，

在T46合金的蠕变组织中，孪晶仅出现在 γ片层内。

DLOUHÝ等[37]阐明孪生变形作为一种重要的变形

方式有助于TiAl合金塑性变形量的累积。此外，在

蠕变过程中，T46合金中的 γ片层内出现两种不同

的孪晶体系，彼此之间以70°角在片层界面发生交

割，如图 10(b)所示。孪晶交割可降低裂纹扩展速

度，但同时也促进微裂纹在交割处萌生[38]，这便解

释了图 7(e)中片层间平行微裂纹产生的原因。此

外，合金蠕变变形与动态回复及动态再结晶等软化

过程密切相关，如图 9和 10中的亚晶界及再结晶

γ晶粒。其中，亚晶界的形成源于片层内部或晶界

处的位错反应，其再次证明了蠕变过程中位错攀移

的存在[21]。此外，蠕变过程中高密度位错的存在会

降低形核能垒与热扩散激活能[39]，从而促进再结晶

γ相的形核与长大；而再结晶晶粒的析出会改变其

周围位错组态，使位错发生合并重组，这正是图10

(f)中再结晶γ晶粒附近存在大量位错的原因。

因此，T46合金的蠕变变形机制主要为位错攀

移与孪生变形，同时，蠕变变形诱导产生动态回复

与动态再结晶，通过发挥软化作用而影响蠕变

速率。

3.2　B和C在TiAl合金蠕变过程中的作用

目前，微合金化已成为改善TiAl合金高温蠕变

性能的重要途径之一，其中B、C元素发挥了关键

作用。ZHANG等[40]研究发现，B元素主要通过硼

化物的析出强化作用提高 TiAl 合金的蠕变抗力。

T46合金中硼化物类型为TiB，与基体之间以半共

格界面形式结合，其造成的晶格畸变增大了位错运

动的阻力，导致在硼化物与基体界面处产生位错塞

积，而TiB具有的高强度与高弹性模量使位错无法

切过，仅能通过攀移形式越过TiB，但经过长时间

的相互作用，少量位错可能会通过半共格界面进入

TiB内部，如图 11(f)所示。此外，TiB具有B27和

Bf两种晶体结构，二者交替排列的本征结构导致

TiB内部具有高密度层错[41]。而层错可作为形核质

点诱发TiB内部产生变形孪晶以容纳位错并释放应

力集中，同时对硼化物与基体起到协调变形的

作用。

C原子在T46合金的原始铸态组织中以固溶形

式存在，会偏聚于位错线形成Cottrell气团钉扎位

错而产生强化效应。蠕变过程中高温和外应力的共

同作用促使晶界强化元素C向晶界加速扩散，富集

于晶界处的硼化物附近。硼化物与基体的界面处由

于位错塞积导致该区域能量较高，促进C原子与

Ti、Al等原子结合形成Ti2AlC。而碳化物的析出以

动态再结晶的形式改变硼化物附近的位错组态，同

图12　T46合金在蠕变过程中位错攀移及形成位错“尖点”的示意图

Fig. 12　Schematic diagrams illustrating dislocations climbing and formation of cusps of T46 alloy during creep process: 

(a) Dislocations gliding; (b) Vacancies diffusing and jogs nucleating; (c) Dislocations gliding pinned by jogs; (d) Top view of 

(c) representing formation of cusps
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时碳化物自身可阻碍位错运动，并通过提高硼化物

与基体的界面结合强度来更好地发挥硼化物的析出

强化作用，起到B、C元素的协同作用。

因此，T46合金的高温蠕变性能可通过TiB的

析出强化、C原子的固溶作用以及Ti2AlC的动态析

出效应得到改善。

3.3　T46合金蠕变断裂机制

在合金蠕变初期，位错大量增殖，导致在晶界

以及硼化物与基体的界面处产生严重的位错塞积，

当应力集中作用大于组织结合强度时，孔洞便开始

萌生。而当蠕变温度或应力提高时，位错运动速度

加快，应力集中现象更快发生，由此导致孔洞快速

萌生，发生组织失稳现象，造成稳态蠕变阶段持续

时间明显降低，如图4所示。随后，相邻的孔洞长

大并发生聚合，此时组织受到严重损伤并且由于承

载面积的减小导致实际应力增大，促进裂纹的形成

与扩展。同时，α2/γ相界作为蠕变过程中的薄弱部

位易产生微裂纹。在外力的作用下，裂纹易沿片层

界面扩展。当裂纹尖端与硼化物接触时，会改变其

扩展路径并倾向于沿硼化物扩展从而形成穿层片断

裂特征，同时硼化物通过延长裂纹扩展长度而消耗

更多能量，间接提高了合金的蠕变抗力。因此，孔

洞的萌生与聚合以及裂纹的扩展是T46合金主要的

蠕变断裂机制。

4　结论

1) Ti-46Al-6Nb-2.5V-0.2B4C 合金(T46 合金)为

全层片组织，在片层团内部及晶界处析出多种形态

的TiB，与基体保持半共格关系，并且TiB内部具

有大量层错；而C原子以固溶形式存在于基体中。

此外，合金中出现程度较轻的L偏析与α偏析。

2) 相比于其他 TiAl 合金，Ti-46Al-6Nb-2.5V-

0.2B4C合金具有较高的蠕变抗力，但对温度和应

力极为敏感。经计算，该合金在 800 ℃、250~

325 MPa 范围内的应力指数 n 为 5.71；在 300 

MPa、 800~850 ℃范围内的蠕变激活能 QC 为

313.316 kJ/mol。

3) Ti-46Al-6Nb-2.5V-0.2B4C合金的蠕变变形行

为主要由位错攀移与孪生变形所控制，并且动态回

复与再结晶过程会发挥软化作用。同时，B、C元

素在合金蠕变过程中起到一定的强化作用，TiB可

阻碍位错运动并通过在其内部形成孪晶以协调基体

变形；C原子除固溶强化作用外，还以扩散机制在

TiB与基体的界面处动态析出Ti2AlC，进一步促进

了TiB的析出强化作用。此外，该合金的蠕变断裂

机制为孔洞的萌生与聚合以及裂纹的扩展。
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Elevated temperature creep deformation and 

rupture mechanisms of as-cast high Nb-containing TiAl alloy

XIAO Shu-long1, 2, LIANG Zhen-quan1, 2, ZHAO Hao3, GUO Ying-fei1, 2, ZHENG Yun-fei1, 2, 

XU Li-juan1, 2, XUE Xiang1, 2, TIAN Jing1, 2, CHEN Yu-yong1, 2

(1. National Key Laboratory for Precision Hot Processing of Metals, Harbin Institute of Technology, 

Harbin 150001, China; 

2. School of Materials Science and Engineering, Harbin Institute of Technology, Harbin 150001, China; 

3. Department of Mechanical Engineering, Shanxi Institute of Mechanical & Electrical Engineering, 

Changzhi 046011, China)

Abstract: In this paper, the microstructure of as-cast Ti-46Al-6Nb-2.5V-0.2B4C alloy was analyzed by using 

X-ray diffraction (XRD), optical microscope (OM), scanning electron microscope (SEM) and transmission 

electron microscope (TEM). And the elevated temperature creep tests at 800−850 ℃ under 250−325 MPa were 

conducted to investigate creep deformation and rupture mechanisms of as-cast high Nb-containing TiAl alloy. The 

results show that the as-cast alloy exhibits fully lamellar structure. Besides, TiB precipitates inside lamellar colony 

or at grain boundary and C atoms exist in the matrix in the form of solid solution. According to creep data, the 

stress exponent (n) at 800 ℃ and the apparent activation energy (QC) under 300 MPa of Ti-46Al-6Nb-2.5V-0.2B4C 

alloy are measured to be 5.71 and 313.316 kJ/mol, respectively. Combining microstructure observation by TEM, it 

is revealed that the creep deformation is controlled by dislocation climbing and mechanical twinning. And 

dynamic recovery and dynamic recrystallization induced by creep play a softening role. In addition, elements B 

and C play an important role in improving the creep resistance of high Nb containing TiAl alloys. Particularly, 

Ti2AlC precipitates dynamically at the interface between TiB and matrix during creep process. Moreover, TiB and 

Ti2AlC follow the well-established orientation relationship as [11̄1̄]TiB //[12̄10]Ti2AlC, (110)TiB //(101̄0)Ti2AlC. 

Furthermore, the creep rupture is dominated by the initiation and coalescence of cavities as well as the propagation 

of cracks.

Key words: high Nb-containing TiAl alloy; microstructure; creep; deformation mechanism; rupture mechanism
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