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热挤压γ-TiAl基合金的组织演变

刘仁慈，刘 冬，崔玉友，杨 锐

(中国科学院 金属研究所，沈阳 110016)

摘 要：研究γ-TiAl基合金在温度低于α相转变温度(tα−10)时挤压过程中的组织演变。结果表明：在初始变形阶段，

片层发生扭折，随着应变量和应变速率的增大，扭折处发生动态再结晶，形成细小的晶粒；而残余片层随着应变

量的增大，其垂直流线方向横断面的尺寸逐渐减小，体积分数也逐渐减少，但其沿流线方向尺寸没有明显减小，

残余片层界面方向随着受力状态的变化而变化，其法向平行于主应力方向；经过挤压加工的试样，其边缘片层接

近完全破碎，而中心残余片层尺寸较大；挤压坯料与模具的摩擦作用与热传导严重影响了全片层晶粒的破碎细化，

温度场以及变形的不均匀是造成材料不同部位微观组织差异的重要因素。
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Microstructure evolution of hot extruded γ-TiAl based alloy
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Abstract: The microstructure evolution of γ-TiAl alloy extruded at temperature below α phase transition temperature

(tα−10) was investigated. The results show that the lamellar structure kinks at initial deformation stage with increasing

strain and strain rate, the region undergoes dynamic recrystallization and forms fine crystal zone and shear localization

zone. The size perpendicular to flow line and volume fraction of remnant lamellar are reduced at higher strain, but the

size along flow line is not reduced. The direction of remnant lamellar boundary is changed with changing stress state. The

phase boundary between Ti3Al and γ-TiAl parallels to flow line. The lamellar of sample at the edge fabricated by

extrusion has almost completely broken down, but the remnant lamellar size is large at the central region, especially at the

longitudinal section. Friction and heat transfer between the perform and die have great influence on the refinement of full

lamellar grain. The heterogeneity of temperature and strain are responsible to the difference of microstructure.
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γ-TiAl基合金具有较低的密度、良好的高温强度、
高温抗氧化性以及阻燃性等特点，有望在航空发动机

部分部件中取代密度较大的 Ni基高温合金，从而提高
发动机的推重比，但其较差的室温塑性与可加工性能

制约了其进一步应用[1]。具有细小晶粒尺寸的的全片

层γ-TiAl基合金具有良好的综合力学性能。添加 B元
素和热加工是细化晶粒的常用手段，但 B元素的添加

易导致片层间距增大，不利于改善材料的力学性能[2]。

包套热挤压、包套锻造与等温锻造是γ-TiAl基合金开
坯与热加工的常用工艺。在包套热挤压过程中，挤压

坯料处在强烈的三向压应力作用下，这种受力状态更

有利于材料的塑性变形，所以热挤压常用于脆性材料

的开坯与热成型[3]。目前，包套热挤压已经成功应

用于γ-TiAl基合金的开坯与二次成型[1−2]。研究者对
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γ-TiAl基合金的热挤压组织特征已有所研究[4−9]，但对

γ-TiAl基合金在热挤压过程中微观组织的演变以及大
量残余片层的形成并没有详细的论述。因此，本文作

者研究了基本填充阶段末期坯料各材料流动与变性行

为，对比各区域的显微组织，揭示了全片层γ-TiAl基
合金热挤压过程中组织细化与残余片层的形成规律，

以期为后续的γ-TiAl基合金热挤压变形组织与工艺优
化提供理论与实验基础。

1 实验

实验所用铸态合金名义成分为 Ti-46.5A1-2Cr-
2Nb-0.15B(摩尔分数，%)，经过一次水冷铜坩埚自耗
电弧熔炼和一次真空感应熔炼得到 d 70 mm×500 mm
铸锭，然后采用热等静压(1 260℃, 130 MPa, 3 h)消除
缩松。而后将经过热等静压处理的铸锭加工成 d 68
mm×80 mm的坯料。具体包套挤压工艺如文献[10]
所述。挤压温度为 1 330℃(tα−10℃)，挤压比为 7:l。
压头下压 70 mm后停止，取出挤压坯料，砂冷至室温，
去除包套。采用电火花线切割从热等静压铸锭和热挤

压件切取研究所需试样，研究坯料各部位的微观组织。

试样经研磨、抛光，再经 Kroll’s试剂腐蚀后，观察其
低倍流线，采用MEF4型金相显微镜观察其显微组织。

2 结果与讨论

2.1 基本挤压阶段坯料形状及其形成

图 1(a)所示为热等静压后铸锭底部铸态组织的宏
观组织形貌。由图 1(a)可看出，沿铸锭径向存在取向
明显，晶粒粗大的柱状晶，铸锭中心有微量等轴晶粒。

这与γ-TiAl基合金通过模壁热传导散热，晶粒沿着铸
锭径向缓慢生长有关。

图 1(b)所示为接近终了挤压阶段时坯料的宏观组
织形貌。测量其直径约为 74 mm，接近模孔与接近挤
压筒边缘的底部坯料呈圆弧状，而两者之间部分与模

孔大致呈 90˚夹角，坯料高度对称于模孔圆心呈杯状。
对比挤压坯料与原始坯料尺寸可发现，挤压后坯料的

直径增大 6 mm，而靠近挤压模的坯料锥形部分也向
外扩展直到与模子锥面相接触，这与填充挤压阶段坯

料向间隙流动、发生端面侧翻与镦粗有关。而坯料沿

径向的高度差以及基本填充阶段坯料不同部位的流速

差异都与温度场分布有关。模孔对坯料中心部位的阻

力小、边缘坯料受到模具摩擦作用(见图 1(b)中箭头所

指)以及坯料与模具的热传导等因素综合作用使得中
心部位流速大，边缘流速慢，从而形成中心缩尾，得

到如图 1所示的杯状[3, 11−12]。但从图 1也可看出，在
模孔周围区域，杯面与最低点的高度差相差不大，这

说明坯料中心区域温度差别不大；而γ-TiAl基合金的
包套热挤压是一个快速过程，坯料与挤压模具之间的

热传导对坯料整体温度下降的影响较小，所以挤压模

具与坯料之间的摩擦作用是导致中心缩尾形成的主要

因素。为提高热挤压坯料的利用率，有必要降低挤压

坯料与挤压筒之间的摩擦作用。

图 1(c)所示为挤压制备棒材的宏观组织形貌。由
图 1(c)可看出，距离棒材轴心 3~4 mm之间的区域有
粗大、连续的黑色长条，而边缘处几乎没有。

2.2 铸态及基本挤压阶段坯料微观组织

图 2(a)所示为铸态合金热等静压后纵向微观组
织。由图 2(a)可见，铸态合金为全片层组织，晶粒尺
寸约为 500 µm，在晶界处有少量γ相等轴晶粒。片层
界面稍微偏离铸锭轴向，这与铸锭凝固过程中α晶粒沿
径向散热方向生长有关。

图 2(b)~(i)对应图 1(b)所示位置 1~8的微观组织。
其中图 2(b)所示为边缘变形死区的微观组织，片层局

图 1 γ-TiAl的宏观组织

Fig.1 Macrostructures of γ-TiAl based alloy along vertical

axes: (a) Ingot; (b) Extrusion bar numbers corresponding to

regions underwent different deform process; (c) Extrusion

incompletely
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图 2 γ-TiAl基合金的微观组织

Fig.2 Microstructures of γ-TiAl based alloy (perform axis is vertical): (a) Ingot; (b)−(i) Microstructures of zones corresponding to

positions 1−8 pointed out in Fig.1(b), respectively

部位置发生扭折，其片层界面与原始片层界面夹角接

近 50º，但并没有形成明显的剪切带，晶粒未发生明
显破碎，片层界面的总体方向与铸态对比并没有明显

变化。这是由于该位置坯料受到模具沿圆弧面法向的

压应力，晶粒片层发生扭折，扭转直到片层界面垂直

于受力方向。同时变形死区没有合金的流动，所以扭

折带未能连续变形，形成剪切变形带和细小晶粒。图

2(c)所示为边缘微变形区 2的微观组织，片层界面与
原始片层界面没有形成明显的夹角，晶粒也没有发生

明显的破碎，但局部位置已经形成一定量的剪切破碎

带，该位置的片层受到一个平行于片层界面的压应力。

当压应力达到一定临界值时，片层中尺寸较大的γ片层
率先发生胀形破碎，对临近的片层形成沿界面法向的

压应力，从而诱发临近片层破碎，形成一定取向的剪

切带。但坯料与模具的摩擦作用与热传导导致该区域

的变形不够充分。图 2(d)所示为底部坯料与模具接触
区 3的微观组织。由图 2(d)可知，片层界面大部分与
坯料轴向垂直，局部位置界面平行于坯料轴向，没有

明显的晶粒破碎带。这是由于坯料在挤压填充阶段发

生镦粗变形，片层扭折旋转直到界面垂直于挤压杆施

加的压应力，但由于受到模具的摩擦作用后续基本挤

压阶段持续，使得该部位没有发生径向流动，未能形

成明显的剪切带。根据 TiAl多孪晶合成晶体(PST)屈
服强度与承载方向的关系，在片层界面与受力方向呈

90˚夹角时，片层的屈服强度最大，伸长率最小[13]，所

以该部位在持续的压应力下作用下，片层取向最终垂

直于挤压杆，这与 SEMIATIN等[14]和 IMAYEV等[15]

对γ-TiAl基合金的锻造组织研究结果项符合。图 2(e)
所示为坯料中心变形区 4的微观组织。由图 2(e)可知，
片层破碎明显，已破碎片层的体积分数超过 50%，残
余片层垂直流线方向的横断面尺寸明显减小，而沿流

线方向的尺寸未明显变化，残余片层界面方向与原始

坯料片层界面的夹角约为 40˚。该区域位于挤压变形
区，受到平行坯料轴向的压应力，沿坯料底部边缘圆

弧法向的压应力和沿顶部杯面法向的压应力，晶粒在

流动过程中发生扭转，晶界与先剪切带部位的片层持
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续破碎。当片层界面与该区域主应力方向垂直时，即

片层界面与平行于挤压流线时，晶粒暂时停止扭转。

图 2(f)所示为坯料与压头接触区 5的微观组织。由图
2(f)可知，晶粒组织特征与原始坯料晶粒特征几乎一
致，这与该部位位于坯料顶端，与垫片存在摩擦作用

与热传导作用有关。这与图 1(b)中该部位没有明显流
线相吻合。图 2(g)所示为坯料杯状最低点下方区域 6
的微观组织。由图 2(g)可知，片层界面方向，晶粒尺
寸没有发生明显变化，但有明显的、与挤压方向呈一

定角度的剪切变形带，且其所占的体积分数也较大，

这可能是由于在挤压后期该位置坯料径向流速增大以

满足体积不变条件造成的[3]。图 2(h)和 (i)所示分别为
挤压棒同一横断面边缘 7与中心 8的纵向微观组织，
图 2(h)中片层接近完全破碎，形成细小的α+γ两相，残
余片层的体积分数不到 5%，残余片层平行于模孔轴
向，其横向尺寸不到 10 µm，而纵向尺寸接近 300~400
µm；图 2(i)中的残余片层超过 60%，残余片层内部也
有少许片层破碎，残余片层方向也平行于模孔轴向，

其横向尺寸在 70 µm左右，而纵向尺寸大于 400 µm；
其明显的组织差异对应挤压过程中横断面的剪切变形

量差异[3]。同时，3.1节所述变形过程中的合金流动速
度不均匀以及温度变化对这种组织差异也有一定影

响。

图 3所示为图 1(c)中黑色连续长条部位的微观组
织。由图 3可知，主要由细小的双态组织以及呈带状
分布的粗大γ相晶粒组成，γ相晶粒尺寸在 40 µm左右。
这种带状组织主要是γ-TiAl基合金铸锭中存在的 Al
成分偏析造成的。结合图 2(a)中晶界存在少量的等轴γ
相晶粒，这些最后凝固的区域，Al含量较高，在热变
形条件下，Al含量高的γ相更容易发生动态再结晶，
晶粒生长也更加充分，于是形成了粗大的γ相晶粒带。
结合图 1、2和 3可发现，γ-TiAl基合金在α相转

变温度(tα)以下的热挤压变形主要以晶粒片层的扭折
以及全片层晶粒的扭转变形为主。在此过程中，坯料

的受力状况以及片层晶粒的扭折，扭转等因素的综合

作用，同时坯料全片层组织其本身所具有的力学特点，

导致晶粒在连续的合金流动中，其残余片层界面平行

于流线方向。坯料与模具接触处的全片层晶粒都未发

生明显变形，说明挤压坯料与挤压桶之间的摩擦作用

以及热传导导致温度的下降严重影响了边缘坯料的热

挤压成型，降低了材料的利用率。合金挤压变形中，

沿坯料径向的剪切作用随着具体位置与模孔轴线之间

距离的增大而增大，从而导致坯料边缘部分发生较大

图 3 γ-TiAl基合金挤压棒中心带状组织

Fig.3 Banded structure in central zone of extruded γ-TiAl

based alloy

的剪切变形，片层得到较充分的破碎，而中心部分剪

切变形量不够，残余片层的体积分数与尺寸较大。凝

固过程形成的成分偏析是导致挤压棒中心部位形成粗

大带状组织的根本原因，保证挤压坯料的成分均匀有

利于提高γ-TiAl基合金挤压棒材的力学性能。

3 结论

1) 在模孔位置，模具与坯料的摩擦作用与坯料各
部位温度不均是导致热挤压过程中γ-TiAl基合金各部
位流速不均匀，坯料中心快速流动，形成中心缩尾的

主要因素。

2) 坯料与模具接触部位未发生明显变形。挤压坯
料与模具之间的摩擦作用与热传导对γ-TiAl基合金热
加工晶粒破碎影响较大，需改善隔热层的隔热性能和

润滑性能以提高坯料的利用率以及晶粒破碎程度。

3) 低于α相转变温度热挤压可有效细化γ-TiAl，得
到横向晶粒细化明显的变形双态组织；其组织在横向

截面各部位具有明显的不均匀性，距实际应用还需进

一步的热加工及热处理。

4) 残余片层为长条状，其界面平行于挤压方向，
沿挤压方向，破碎不完全。
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