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摘　 要: TiAl 金属间化合物由于具有低密度、 优异的高温强度以及高温蠕变抗力, 在航空航天及汽车领域具有广阔的应用前

景。 但是, 传统 TiAl 合金在热加工、 成形等方面对设备有较为苛刻的要求, 阻碍了其在工业应用中的进一步发展。 为此, 通

过采用合金设计的手段, 以提升整体加工性能为目标, 成功设计并筛选得到了 β 凝固的名义成分为 Ti-43. 5Al-4Nb-1Mo-0. 1B

(原子百分数,%)的 TNM 合金, 是目前较为理想的变形 TiAl 合金。 该合金不仅具有优良的加工性能, 并且兼顾强度、 塑性、

断裂韧性和抗蠕变性能等各个方面的性能目标。 简要总结了 TNM 合金的设计理念、 组织演变规律、 微合金化进程、 热处理工

艺、 室温高及温性能, 以及实际应用等方面的研究进展, 并对 TNM 合金未来的发展进行了展望。
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Abstract: TiAl
 

intermetallic
 

have
 

broad
 

application
 

prospects
 

in
 

aerospace
 

and
 

automotive
 

fields
 

because
 

of
 

their
 

low
 

den-
sity,

 

excellent
 

high
 

temperature
 

strength
 

and
 

high
 

temperature
 

creep
 

resistance.
 

However,
 

the
 

traditional
 

TiAl
 

alloy
 

has
 

more
 

stringent
 

requirements
 

for
 

the
 

equipment
 

in
 

hot
 

processing,
 

forming
 

and
 

other
 

aspects,
 

hinder
 

its
 

further
 

development
 

in
 

in-
dustrial

 

applications.
 

In
 

order
 

to
 

improve
 

the
 

overall
 

workability,
 

TNM
 

alloy,
 

β
 

solidified,
 

with
 

nominal
 

composition
 

Ti-
43. 5Al-4Nb-1Mo-0. 1B

 

(at%)
 

was
 

successfully
 

designed
 

and
 

selected
 

by
 

alloy
 

design,
 

which
 

is
 

an
 

ideal
 

deformed
 

TiAl
 

al-
loy

 

at
 

present.
 

The
 

alloy
 

not
 

only
 

has
 

excellent
 

machining
 

properties,
 

but
 

also
 

takes
 

into
 

account
 

the
 

performance
 

objectives
 

of
 

strength,
 

plasticity,
 

fracture
 

toughness
 

and
 

creep
 

resistance.
 

The
 

research
 

progress
 

of
 

TNM
 

alloy
 

design
 

concept,
 

micro-
structure

 

evolution
 

law,
 

microalloying
 

process,
 

heat
 

treatment
 

process,
 

room
 

temperature
 

and
 

high
 

temperature
 

performance
 

and
 

practical
 

application
 

are
 

summarized
 

briefly, andthe
 

future
 

development
 

of
 

alloys
 

are
 

prospected.
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1　 前　 言

近年来, 世界各大工业化的大国与强国均十分重视

目前最有希望替代航天航空现役部分 Ni 基高温合金的

TiAl 基合金的研究和应用, 致力于开发具有低密度、 高

弹性模量及良好高温性能的 TiAl 合金。 TiAl 合金的发展

至今共经历了 3 段历程: 第一阶段的发展主要是以 20 世

纪 70 年代普拉特·惠特尼集团( P&W)航空发动机公司
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(简称普惠公司)开发的服役温度≤650
 

℃ 的 Ti-48Al-1V-
0. 1Cr 合金为代表[1] 。 第二阶段合金的发展主要集中在

20 世纪 80 年代, 标志性特点是合金中 Al 含量的降低,
一般将 Al 含量控制在 45% ~ 48%之间(下文中未说明的均

为原子百分数), 同时添加较少量第三组元元素, 从而进

一步提高 TiAl 合金的使用温度。 在该阶段, 美国通用电

气(GE)公司研发的名义成分为 Ti-48Al-2Nb-2Cr 的 4822 合

金(该合金目前已经作为 GEnx 发动机的尾级低压涡轮叶

片材料稳定服役多年)以及美国洛克希德-马丁公司研发添

加 B 元素的名义成分为 Ti-45Al-2Mn-2Nb-0. 8vol%TiΒ2 的

45XD 合金[2] 。 第三阶段的合金大发展集中在 20 世纪

90 年代到 21 世纪初, 主要特征是合金中第三组元元素含

量的不断提升(5% ~ 10%甚至更高), 第三组元元素的添

加可通过固溶强化显著提高合金的高温力学性能和抗蠕

变性能[3-5] 。 典型合金有: 北京科技大学陈国良团队研

发的高 Nb-TiAl 合金[6] 、 国外的 TNB 合金 ( 成分为 Ti-
(45~ 48)Al-(5~ 10)Nb) [7,

 

8] 、 已经装机服役的变形 TNM
合金(成分为 Ti-43. 5Al-4Nb-1Mo-0. 1B) [9,

 

10] 以及美国甘

特克有限责任公司 Kim 团队所倡导的 β-γ-TiAl 合金[11,
 

12]

等。 表 1 展示了 TiAl 合金的发展历程[13-15] 。
表 1　 TiAl 合金的发展历程[13-15]

Table
 

1　 Development
 

of
 

the
 

TiAl
 

alloys[13-15]

TiAl
 

alloy Composition
 

1st
 

generation
TiAl

 

alloy
1970s:

 

Ti-48Al-1V-0. 1Cr

2nd
 

generation
TiAl

 

alloy

1980s:
 

Ti-(45~ 48)Al-(0 ~ 4)Nb-(0 ~ 2)X
Ti-(45 ~ 48)Al-(0 ~ 2)X-(0 ~ 2)Y-(0 ~ 2)Z

With
 

X= Cr,
 

Mn
 

or
 

V
Y= Nb,

 

Ta
 

or
 

W
Z= Si,

 

B,
 

Fe,
 

N

3rd
 

generation
TiAl

 

alloy
Ti-(45~ 48)Al-(5 ~ 10)Nb[TNB-Group]

Ti-43Al-4Nb-1Mo-B[TNM-Group]

β-γ-TiAl 合金的设计理念在于, 通过合金化的手

段使合金在形变温度下获得较高的无序结构体心立方

β 相体积分数, 从而提供较多位错滑移体系, 充分利

用 β 相高温易变形的特性降低合金的变形难度, 同时

降低合金成形过程中对设备的苛刻要求( 锻造、 挤压

等设备) 。 因此, β-γ-TiAl 合金有较好的热加工性 [ 14] 。
但是, β 相在 1000

 

℃以下会有序化为 B2 结构(即 βo 相),
该结构对合金室温塑性和蠕变性能存在不利的影响。 因

此,
 

Clemens 团队[15]提出了 Nb 和 Mo 共同掺杂的 β-γ-TNM
合金。 Clemens 等[15] 和 Appel 等[16] 多个研究团队均提出

Nb 和 Mo 共同掺杂的合金具有更加稳定的 β 相、 较好的高

温延展性及较为良好的热加工性能(锻造或轧制)。

变形 TNM 合金从实验室走向工业应用历经了数十载

的时间, 但是近些年其在普惠航空发动机( PW1100G)中

发生故障的频率较高, 导致美国联邦航空管理局(Federal
 

Aviation
 

Administration, FAA) 发布了数个适航指令以及

低压涡轮叶片导致飞机推力降低的报告, 同时指出叶片

承受异物撞击的能力有待提升且该情况在空气污染较为

严重的印度较为严重。 普惠公司近些年一直致力于解决

结构与材料的问题并且已取得一些阶段性的成就, 同时

也对叶片材料的选用及服役要求提出了新的标准[17,
 

18] 。
因此有必要更加深层次地掌握和理解该合金, 才能更好

地应用和推广。

2　 TNM合金的成分设计和凝固路径

从加工性能角度看, TiAl 合金的成分设计应满足以

下要求: ①
 

经铸造凝固后, 合金应具有细化的等轴组

织, 铸件缺陷和偏析不明显。 ②
 

合金成分要确保凝固路

径为 β 凝固[19] 。 ③
 

在铸锭后续热成形的过程中, 应大量

存在可提高高温变形能力的无序 β 相, 从而抑制晶粒的

生长。 但是, 合金在服役条件下 β 相的体积分数应越小

越好, 从而最大程度地避免 β 相在 1000
 

℃以下转变成有

序的 βo 相而降低合金的抗蠕变性能[20] 。 ④
 

为了避免热

处理过程中存在无法控制的晶粒粗化的问题, 应尽量避

免合金凝固路径单相区的存在。
Nb 元素可以提高合金的高温强度、 改善高温抗蠕变

性能和抗氧化性能等, 但研究表明, 大量添加 Nb 元素会

导致熔炼后的 TiAl 合金铸锭存在较大的 Nb 元素偏析以

及组织和成分不均匀[21] 。 Mo 元素具有与 Nb 元素类似的

作用, 但是其扩大 β 相区的能力约是 Nb 元素的 4 倍[22] ,
因此可用 1Mo 代替 4Nb。 另外, 当 Al 含量> 45. 5%时,
合金凝固过程将发生包晶反应, 造成成分偏析, 因此 Al
含量应不超过 45. 5%。 B 添加至 TiAl 合金中往往形成非

常稳定的硼化物, 且有利于合金在高温下的热处理。 为

保证凝固过程中的晶粒细化效果, 合金设计选择 0. 1%
的 B 添加量[23] , 通过硼化物固定晶界来减缓晶粒粗

化[24] 。 综上, 目前 TNM 合金的成分基本为 Ti-43Al-4Nb-
1Mo-0. 1B。

在 β 凝固的过程中, TNM 合金从液态开始降温, 晶

粒逐步开始形核并长大, 率先进入 β 相区凝固并生成 β
相, 但由于 Nb 和 Mo 元素这类扩大 β 相区的元素的添

加, 使得 β 相区和 α 相区转变温度在一定程度上出现下

降, 液态的 TNM 合金将完全转化成为 β 相。 随着温度的

降低, 进入 β+α 相区, α 相将在 β 相晶界上形核, β 相逐

步转变成 α 相。 合金冷却到室温后的组织由 α2 / γ 片层组

织及其晶界上的 γ 相和 β / βo 相构成。 在冷却凝固的过程

076
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中 β 相向 α 相转变, 理论上 β 相向 α 相转变可形成 12 种

不同位向的 α 相变体, 同时转变遵循如下取向关系进行:
{110} β / / {0001} α, <111>β / / <112

-
0>α。 整个过程有利于

α 相的细化, 细化的 α 相在后续冷却过程中将转变成更

加细小的 α2 / γ 片层组织。
 

3　 TNM合金组织与工艺

3. 1　 TNM合金的组织

TNM 合金通过无序的 β 相( A2 结构)凝固, 在应用

温度下由有序相 γ-TiAl ( L10 结构)、 有序相 α2 -Ti3 Al
(D019 结构) 和有序相 βo ( Β2 结构) 组成, 如图 1 所

示[15] 。 其中, α2 和 γ 形成尺寸大约为 100
 

μm 的等轴

α2 / γ 片层团。 β / βo 相主要以网络状出现在片层团的晶界

上且被细小的 γ 晶粒分割, 同时有少量析出在片层内部。
这种具有网络状 β / βo 相和细小 γ 晶粒组成的混合物形成

的原因可能是不连续的 β→β+γ 反应[25] 。 这种组织可以

均衡强度、 塑性、 断裂韧性和抗蠕变性等性能, 相比其

他 γ-TiAl 合金拥有更好的综合性能[26] 。 其中, β / βo 以亚

稳态存在, 因此可通过后续退火细化组织。 Chladil 等[27]

通过在 1250~1400
 

℃保温空冷得到了片层团尺寸在 50
 

μm
以内的组织。 Imayev 等[28] 也在类似合金体系中得到了相

似的结果。 图 2 是 Ti-44Al-5Nb-1Mo-0. 2B-0. 3C 合金经过

1450
 

℃保温 5
 

min 炉冷后得到的组织 SEM 照片, 可以看

出原晶界处的 β 相经过分解可形成(β+γ)晶粒和单独的

γ 晶粒, 组织得到了均匀化, 晶粒尺寸在 30
 

μm 左右。

图 1　 铸态 Ti-43Al-4Nb-1Mo-0. 1B 合金组织 SEM 照片[15]

Fig. 1　 SEM
 

image
 

of
 

the
 

microstructure
 

of
 

as-cast
 

Ti-43Al-4Nb-1Mo-

0. 1B
 

alloy[15]

3. 2　 TNM合金的热加工性及组织调控

在 TiAl 合金中添加较强的 β 相稳定元素的主要目的

是, 希望借助 β 相的高温塑性及较低的变形抗力提高

TiAl 合金的塑性变形能力。 Clemens 等[15] 对成份为 Ti-
43Al-4Nb-1Mo-0. 1B 的 TNM 合金进行了热挤压以及锻造

实验, 发现铸锭组织在挤压的过程中发生了细化, 硼化

图 2　 Ti-44Al-5Nb-1Mo-0. 2B-0. 3C 合金在 1450
 

℃保温 5
 

min 炉冷

后的组织 SEM 照片[28]

Fig. 2　 SEM
 

image
 

of
 

the
 

microstructure
 

of
 

Ti-43Al-4Nb-1Mo-0. 1B
 

alloy
 

after
 

cooling
 

at
 

1450
 

℃
 

for
 

5
 

min[28]

物和 β / βo 相沿挤压方向排列分布, 经过 α 单相区保温和

热挤压后可得到全片层组织, 但晶粒整体有所长大, 且

仍有少量 β / βo 残留; 锻造后组织为细小的片层组织以及

残留 β / βo, 锻造合金与组织如图 3 所示。 该合金成分扩

大了加工窗口, 使热加工容易进行[26] 。 McCullough 等[29]

在(α+β)双相区对 TNM 合金进行镦粗然后两侧挤压, 成

功制备出 TiAl 合金的涡轮叶片, 照片见图 4。

图 3　 Ti-43Al-4Nb-1Mo-0. 1B 合金锻饼照片(a), 锻造组织 SEM 照

片(b) [15]

Fig. 3　 Photo
 

of
 

Ti-43Al-4Nb-1Mo-0. 1B
 

alloy
 

forgings
 

( a),
 

SEM
 

im-

age
 

of
 

forging
 

organization
 

(b) [15]
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图 4　 通过镦粗和两侧挤压制备的涡轮叶片[29]

Fig. 4　 Photo
 

of
 

turbine
 

blades
 

prepared
 

by
 

upsetting
 

and
 

extrusion
 

on
 

both
 

sides[29]

Wallgram 等[14] 将 TNM 合金在 3 个温度区: (α+β+
γ)、 α+(β)(β 相含量最少时的温度)和(α+β)进行热压

缩试验, 为锻造实验提供依据。 研究表明, 在 Tα 以上进

行锻造是可行的, 因为(α+β)相区的存在, 晶粒生长会

受到抑制。 将锻造后的 TNM 合金进行不同的退火处理,
退火组织如图 5 所示。 由图可见, 随着时效温度的提升,
β 相的含量显著降低。 另外, 合金通过调整优化微观结

构, 力学性能也有所改善, 即: 当退火温度高于 650
 

℃
时, 断后伸长率显著增加; 随着第二步热处理温度升高,
γ+α2 片层间距增大, 屈服强度下降; 但 γ+α2 片层中 γ
相的增加和晶界处胞状反应( cellular

 

reaction) 引起的

细化, 都有利于室温塑性的提高。 另外, 虽然热处理

工艺 1230
 

℃ / 1
 

h / AC+850
 

℃ / 6
 

h / FC 得到的组织具有较低

的断裂应变, 但具有较好的蠕变抗力; 而工艺 1230
 

℃ /
1

 

h / AC+950
 

℃ / 6
 

h / FC 得到的组织提升了断裂应变, 但

降低了蠕变阻力。 这主要与片层间距和晶粒尺寸(胞状反

应的细化)有关。

图 5　 Ti-43. 5Al-4Nb-1Mo-0. 1B 合金经 3 种热处理后组织 SEM 照片[14] : (a)
 

1230
 

℃ / 1
 

h / AC, (b)
 

1230
 

℃ / 1
 

h / AC+850
 

℃ / 6
 

h / FC,
(c)

 

1230
 

℃ / 1
 

h / AC+950
 

℃ / 6
 

h / FC

Fig. 5　 SEM
 

images
 

of
 

the
 

microstructure
 

of
 

Ti-43Al-4Nb-1Mo-0. 1B
 

alloy
 

after
 

three
 

kinds
 

of
 

heat
 

treatment[14] : (a)
 

1230
 

℃ / 1
 

h / AC,
 

(b)
 

1230
 

℃ / 1
 

h / AC+850
 

℃ / 6
 

h / FC,
 

(c)
 

1230
 

℃ / 1
 

h / AC+950
 

℃ / 6
 

h / FC

　 　 Erdely 等[30] 对 TNM 合金进行了轧制以及后续热处

理, 研究表明, 热轧组织比原始组织细小, 轧制过程导

致晶粒细化。 在后期的热处理过程中, 进行了不同组织

的硬度对比, 其中, 首次退火(1100
 

℃ / 1
 

h / FC)后的组织

达到了晶粒细化的作用, 硬度值在(390±4) HV5; 一步热

处理(1240
 

℃ / 1
 

h / FC)消除了残留 β 相, 但晶粒尺寸增

大, 因此硬度值有所下降; 而当二步热处理(850
 

℃ / 1
 

h /
FC)之后, 过饱和 α2 析出 γ 片层, 并发生胞状反应细化

了晶粒, 硬度值增大到(413±5)HV5 。 另外, 后续热处理

在一定程度上消除了轧制产生的织构, 改善了其综合

性能。
与此同时, Clemens 团队[31] 对 TNM 合金的加工工艺

及组织进行了详细的研究(如图 6)。 图 6 给出了不同状

态 TNM 合金的组织形貌, 作者主要采用真空熔炼或者等

离子熔炼的手段得到呈近片层组织的 TNM 合金铸锭

(图 6a), 并且给出了铸锭经过热等静压后的近片层组织

(图 6b), 图 6c ~ 6g 分别列出了热挤压、 低速等温锻造、

快速及超高速热模锻和热轧板材的组织, 可以明显看出

热挤压和慢速等温锻造得到的组织更为细小均匀。 在同

类报道中, 作者提出了高速热模锻的手段会对生产效率

以及经济效益有较大的提升[32] 。 同时, 图中采用粉末冶

金及热等静压工艺获得了双态组织(图 6h), 采用等离子

体放电烧结得到了近片层组织(图 6i)。
3. 3　 TNM合金的特种成形方式

TNM 合金的加工除了采用传统成形方式譬如铸造、
锻造和轧制等技术外, 还有其它很多成形方式如激光金

属沉积(laser
 

metal
 

deposition, LMD)、 等离子放电烧结技

术(spark
 

plasma
 

sintering, SPS)、 粉末冶金等。 激光金属

沉积是一种成熟并且广泛应用于镍基和钛合金等零件维

修的技术[30] 。 Rittinghaus 等[33] 采用激光金属沉积的方式

进行对 TiAl 合金工件的修复, 得到了组织非常细小的

TNM 合金, 为了达到修复材料组织一致, 采取退火的

方式来进行均匀化和粗化, 使其组织的硬度与铸态组织

相当。 同时, Kastenhuber 等[34] 研究了气体雾化过程中,
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图 6　 不同状态下的 TNM 合金形貌 SEM 照片[31] : (a)铸态; (b)铸态在 1200
 

℃ / 4
 

h / 200
 

MPa 缓冷; (c)
 

(α+β+γ)相区热挤压, 低于

γ 固溶温度退火; (d)
 

(α+β+γ)相区低速等温锻造; (e)
 

(α+β)相区高速热模锻; (f)
 

(α+β)相区超高速热模锻; (g)
 

(α+β+γ)

相区热轧, 低于 γ 固溶温度退火; (h)粉末热等静压 1200
 

℃ / 4
 

h / 200
 

MPa 后炉冷; (i)
 

等离子体放电烧结 1375
 

℃ / 100
 

MPa

Fig. 6　 SEM
 

images
 

of
 

the
 

microstructure
 

of
 

TNM
 

alloys
 

in
 

different
 

states[31] :
 

(a)
 

as
 

cast
 

structure;
 

(b)
 

gently
 

cooled
 

as
 

cast
 

at
 

1200
 

℃ / 4
 

h /

200
 

MPa;
 

(c)
 

(α+β+γ)
 

phase
 

hot
 

extrusion,
 

annealing
 

below
 

Teu;
 

(d)
 

low
 

speed
 

isothermal
 

forging
 

in
 

(α+β+γ)
 

phase
 

region;
 

( e)
 

high
 

speed
 

hot
 

die
 

forging
 

in
 

(α+β)
 

phase
 

area;
 

(f)
 

ultra-high
 

speed
 

hot
 

die
 

forging
 

in
 

(α+β)
 

phase
 

area;
 

(g)
 

(α+β+γ)
 

phase
 

hot
 

roll-

ing,
 

annealing
 

below
 

Teu;
 

(h)
 

hot
 

isostatic
 

pressing
 

of
 

power
 

at
 

1200
 

℃ / 4
 

h / 200
 

MPa
 

and
 

then
 

cooling
 

in
 

furnace;
 

(i)
 

spark
 

plasma
 

sin-

tering
 

(SPS)
 

1375
 

℃ / 100
 

MPa

高凝固速率(105 ~ 106
 

℃ / s)引起的 TNM 合金相变、 形

貌和微观组织的变化, 详细分析了快速凝固过程的凝固

路径, 并绘制出组织演变示意图。 Voisin 等[35] 通过放电

等离子烧结技术制备出具有尺寸小于 20
 

μm 的近片层组

织的 TNM 合金, 室温下塑性变形达到 1%, 同时具有优

良的高温抗蠕变性能。 图 7 展示了经过不同烧结温度得

到不同组织的室温应力应变曲线以及高温蠕变曲线,
1237

 

℃烧结得到的双态组织和 1429
 

℃ 烧结得到的组织

是粗大片层, 其延伸率相较中间温度烧结得到的近片层

组织要差得多。 而通过 700
 

℃ / 300
 

MPa 的蠕变实验可以

看出, 通过放电等离子烧结技术制备的 TNM 合金具有良

好的抗蠕变性能, 同时在 1304
 

℃烧结后的组织达到了最

佳蠕变性能, 在 700
 

℃ / 300
 

MPa
 

测试条件下的蠕变寿命

长达 4000
 

h。

另外, 粉末冶金法制备的 TNM 合金具有较铸造组织

更为细小的显微组织, 更有望直接通过简单热处理的手

段消除 β 相, 获得均匀细小的片层组织, 达到减少热变

形工序, 从而节约成本的目的。 陈国清等[36] 采用元素粉

末热压烧结的方法成功制备出了名义成分为 Ti-43. 5Al-
4Nb-1Mo-0. 3B 的合金。 该研究表明, 热处理工艺可以显

著改善材料的组织均匀性, 促使 βo / γ 块状组织转变成

α2 / γ 片层组织。 同时, 提出了热处理组织均匀化的主控

因素是温度, 合理的工艺调节就可以得到均匀化的组织,
其中工艺为 1100~1160

 

℃ / 24
 

h 热处理可达到 βo 相部分消

除的目的; 热处理工艺条件为 1400
 

℃ / 2
 

h / AC+ 850
 

℃ /
6

 

h / AC 时 βo 相 可 完 全 消 除 且 组 织 粗 化 程 度 较 轻。
Schloffer 等[37] 采取预合金粉末热等静压的手段制备了

TNM 合金, 且可以利用热处理温度和冷却速率控制片层
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组织, 提出了双步热处理手段可获得细小近片层组织。
图 8 为合金粉末通过 1250

 

℃ / 2
 

h / 200
 

MPa 热等静压以及

不同热处理后的组织, 可以看出经过双步热处理( HT3)
后获得了晶粒尺寸在 30

 

μm 左右的近片层组织。

图 7　 不同等离子体放电烧结工艺制备合金的性能[35] : (a)室温拉伸试验, (b)在 700
 

℃和 300
 

MPa 环境下的蠕变试验

Fig. 7　 Properties
 

of
 

alloys
 

prepared
 

by
 

different
 

plasma
 

discharge
 

sintering
 

processes[35] :
 

( a)
 

tension
 

test
 

at
 

room
 

temperature,
 

(b)
 

creep
 

test
 

at
 

700
 

℃
 

and
 

300
 

MPa

图 8　 Ti-43. 9Al-4. 0Nb-0. 95Mo-0. 1B 合金不同热处理后的组织 SEM 照片[37] : (a)
 

HT1
 

(1290
 

℃ / 9
 

min / WQ),
 

(b)
 

HT2
 

(1290
 

℃ / 9
 

min /

AC),
 

(c)
 

HT3
 

(1290
 

℃ / 12
 

min / AC+850
 

℃ / 6
 

h / FC)

Fig. 8　 Microstructure
 

of
 

Ti-43. 9Al-4. 0Nb-0. 95Mo-0. 1B
 

alloy
 

after
 

different
 

heat
 

treatment[37] :
 

( a)
 

HT1
 

( 1290
 

℃ / 9
 

min / WQ),
 

( b)
 

HT2
 

(1290
 

℃ / 9
 

min / AC),
 

(c)
 

HT3
 

(1290
 

℃ / 12
 

min / AC+850
 

℃ / 6
 

h / FC)

4　 TNM合金性能

4. 1　 TNM合金蠕变性能

铸态 TNM 合金组织中的无序 β 相在室温下主要以不

利于合金的强度和蠕变性能提高的有序脆性相 βo 相呈

现[37-40] , βo 相可通过热处理进行有效消除[41] 。 Kastenhu-
ber 等[42] 的研究表明, 通过调整合金成分含量(如表 2)
与相对应的温度区间进行热处理可得到不同组织。 将得

到的不同组织进行 750
 

℃ / 250
 

MPa 的蠕变实验, 由图 9
的蠕变速率曲线可知, 合金 1(NLγ+βo)的最小蠕变速率

最大(NL 代表近片层组织, near
 

lamellar), 原因在于该

组织内含较多 β 相, 利于位错扩展; 合金 2(NLγ)的最小

蠕变速率变小, 这是因为组织片层尺寸变小, 但是仍有

少量残留的 β 相; 合金 2 ( DFL) 的最小蠕变速率最小

(DFL 代表全片层组织, designed
 

fully
 

lamellar), 因为组

织消除了片层团边界的 β 相和 γ 相, 增大了蠕变抗力。
另外, 对名义成分为 Ti-43Al-4Nb-1Mo-0. 1B 的合金, 低

于 1300
 

℃的退火工艺可以有效消除位于片层团界面的 β
相且保留位于层片内部的 β 相析出物, 对提高 TiAl 合金

的塑性和抗蠕变性有较为明显的作用, 同时(γ+α2 )片层

晶粒也发生了长大, 但其尺寸仍在可控范围之内[14] 。 茶

丽梅等[43] 探索了二次退火工艺(即退火工艺为合金样品

先在 1270
 

℃ 下退火后, 再分别于 800
 

℃ 保温 500, 1000
和 2000

 

h)中二次退火保温时间与 TNM 合金微观组织及

表 2　 铸造 TNM 合金的化学成分(原子百分比,%),含氧浓度以 m. -ppm 表示(在括号中) [42]

Table
 

2　 Chemical
 

composition
 

of
 

cast
 

TNM
 

alloy
 

(at%),
 

oxygen
 

concentration
 

is
 

denoted
 

by
 

m. -ppm
 

( in
 

parentheses) [42]

Alloy Ti Al Nb Mo B C Si O

TNM
 

alloy
 

I Bal. 43. 67 4. 08 1. 02 0. 095 0. 014a 0. 013a 0. 108a(425)

TNM
 

alloy
 

II Bal. 44. 09 3. 93 0. 94 0. 098 0. 037a 0. 036a 0. 181a(710)

　 　 Note:
 a

 

impurities
 

in
 

the
 

production
 

process
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图 9　 NLγ+βo、 NLγ、 DFL 合金组织在 750
 

℃ / 250
 

MPa 下的蠕变曲

线, 以及相应的最小蠕变速率[42]

Fig. 9　 The
 

creep
 

curves
 

of
 

three
 

different
 

microstructures
 

at
 

750
 

℃
 

and
 

250
 

MPa,
 

corresponding
 

minimum
 

creep
 

curve
 

rates[42]

硬度的之间的关系, 得出了如下结论: 二次退火时间

的延长会导致(α2 +γ)层片团边界逐渐粗化且在界面处

出现更多的 βo 和 γ 相组成的网络状组织; 同时在 α2

层片内出现更多的纳米级 βo 颗粒。 此外, 由于 βo 颗

粒的硬度较大且层片内 α2 / βo 界面可以阻碍位错的运

动, 所以 TNM 合金的硬度随着二次退火时间的延长而

有所提高。
Klein 等[44] 通过两步热处理的方法制备出了具有纳

米片层组织的 TNM 合金, 具有优异的高温抗蠕变性能。
当片层组织达到纳米级以后, 合金变形机理与传统 TiAl
合金相比发生了变化。 界面本身作为一种 F-R 位错源,
合金纳米化后界面增多, 界面位错的攀移受到界面原子

迁移对( jog-pair) 的控制, 具有更高的位错激活能[45] 。
另外, Schwaighofer 等[46] 将铸态组织进行不同的热处

理, 从而得到了和锻造组织具有相同潜力的性能, 一定

程度上可代替锻造等热加工。 虽然后期热处理可以对组

织进行一定的调整, 但是期间经常会有不连续析出( dis-
continuous

 

precipitation,
 

DP ) 过 程 产 生。 Kastenhuber
等[47] 通过不同热处理步骤研究了 DP 过程对 TNM 合金

组织及性能的影响。 研究表明, 引发 DP 反应的驱动力

有 2 个方面, 即在获得细小片层的过程中, 一方面较快

冷速引起了不平衡状态, 另一方面细小片层团界面能较

高。 细小的片层间距有利于初始蠕变量的降低, 但 DP
反应会抵消细小片层间距带来的效果, 最终的实验结果

表明, 在 TNM 合金中 DP 组织体积分数小于 10%不会

影响蠕变性能。
虽然, β 相在高温条件下塑性变形抗力小, 因此提

高 TiAl 合金的塑性变形能力, 但由于 β 相拥有更多的滑

移面, 导致该合金的应用局限于 800
 

℃ 以内[48] , 超过

800
 

℃时蠕变阻力就会不足。 因此, 需要通过在 TNM
合金中添加一定的合金元素来提高性能。 其中, C 和 Si
元素的添加对相变动力学的影响在热处理中会引起 γ+
α2 片层间距的细化[49] , 其微观结构的稳定性也有所增

强, 因为细小片层边界的胞状反应受到了抑制[50,
 

51] 。
此外, 这 2 种元素都可通过固溶硬化[52,

 

53] 或者析出硬

化[54,
 

55] 提高合金强度。 但是, C 和 Si 的含量都是有限

制的, 基本控制在 0. 5%以内, 否则会恶化材料的性能。
Klein 等[56] 用原子探针技术研究了含硅 TNM 合金析出物

经两步热处理后的组织演变和合金元素在组分相中的优

先分布, 发现退火片层中, Si 主要存在于 α2 中, 而 Si
的析出物(ζ-硅化物) 主要存在于 βo 中。 显微硬度测试

结果表明, 通过 C 和 Si 合金化的 TNM 合金 α2 相和 γ 相

硬度提高, βo 相的硬度降低[49] 。 图 10 是 TNM 合金和

TNM0. 75C 合金的 TEM 明场像以及选区电子衍射图谱,
在添加了 C 元素之后的 βo 相中没有 ωo 相析出, 这是由

于 C 在 α2 相内的偏聚会导致 Mo 元素在 βo 相内进一步

聚集, 而 ωo 相在形成过程中会向 βo 相中排出 Mo 元素,
所以高浓度的 Mo 元素会抑制 βo 相内 ωo 相的析出。 而

TiAl 合金中 ωo 相的硬度最高, 能显著提高 βo 相的硬

度, 这也是添加了 C 元素之后 βo 相硬度下降的原因。

图 10　 TNM( a) 和 TNM0. 75C( b) 合金的 βo 相 TEM 照片和衍射

斑点[51]

Fig. 10　 TEM
 

images
 

and
 

selected
 

area
 

electron
 

diffraction
 

(SAD)
 

pat-

terns
 

of
 

βo phase
 

from
 

TNM
 

(a)
 

and
 

TNM0. 75C
 

(b)
 

alloys[51]
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Kastenhuber 等[57] 在 TNM 合金中添加一定量的 C 和

Si 元素(TNM+ ), 与未添加的组织进行不同的热处理, 最

后进行了蠕变实验的对比。 图 11a 为添加原子总量为

0. 3%的 C 和 Si 合金经过两步热处理后的组织, 可以看到

ζ-硅化物分布在晶界上。 经分析可知, C 和 Si 的加入细

化了晶粒尺寸[57] ; 图 11b 为最小蠕变速率曲线的对比

图, 可以看出, 加入 C 和 Si 元素后合金蠕变性能增强,
原因如下: ①

 

片层的细化增强了蠕变抗力; ②
 

C 的固溶

强化; ③
 

蠕变过程中析出细小硅化物, 阻碍位错运

动[57] 。 Yamamoto 等[58] 还研究了额外添加 C 和 Mo 的

TNM 合金的高温力学行为, 发现与添加 C 和 Si 相似, 合

金片层间距减小、 抗蠕变性能提高, 另外还抑制了 γ 片

的 DP 反应, 减缓了片层组织退化, 有效阻止了位错移

动, 提高了合金力学性能。 Park 等[59] 详细研究了 C 元素

对片层组织的细化效果。 发现 C 元素易偏聚于 α 晶界处,
降低了层错能, 增加了位错形成几率。 而大量位错作为

异质形核核心大量增加了 γ 相的形核率, 从而细化片层

组织, 提高合金的抗蠕变性能。

图 11　 1290
 

℃ / 0. 5
 

h / AC+900
 

℃ / 3
 

h / FC 热处理后 TNM+ 合金的微

观组织 SEM 照片(a), TNM 与 TNM+合金在 800
 

℃ / 170
 

MPa

蠕变行为的比较(b) [57]

Fig. 11　 Microstructure
 

of
 

TNM+
 

alloy
 

after
 

1290
 

℃ / 0. 5
 

h / AC+900
 

℃ /

3
 

h / FC
 

heat
 

treatment
 

( a),
  

comparison
 

of
 

creep
 

behavior
 

of
 

TNM
 

and
 

TNM+
 

alloys
 

at
 

800
 

℃ / 170
 

MPa
 

(b) [57]

Schwaighofer 等[60] 研究了 C 和 Si 元素的添加对合金

热压缩性能的影响。 通过进行温度为 1150 ~ 1300
 

℃ , 速

率为 0. 005~ 0. 05
 

s-1 的热压缩实验对比, 最终发现, 随

着变形温度升高, 变形组织依次出现片层弯曲以及动态

再结晶。 当在 α+β 相区变形时, C 的加入形成 h-type 碳

化物降低了 α / α2 和 γ 相的层错能; Si 的加入形成 ζ-硅化

物促进了 α2 相的成核, 因此使组织细化, 变形抗力

更强。
另外, 研究发现, 稀土元素的加入可以清除合金基

体中的 O, 并在微观结构中形成氧化物颗粒[61] 。 同时,
分散的氧化物颗粒被认为是第二相粒子强化[62] 。 稀土元

素对镍基高温合金[63] 、 钛合金[64] 和双相钛铝合金[65] 的

组织和性能均具有明显的影响。 Hadi 等[66] 研究了稀土元

素 La 和 Er 的添加对 TNM 合金热压缩性能的影响。 研究

表明, 变形过程中会有 La2 O3 和 Er2 O3 析出。 图 12 为不

同温度下流动应力的峰值随合金元素的含量的变化曲线。
可以看出: ①

 

当合金元素含量达到 0. 2%时, TNM 合金

表现出的流变应力最大, 因为此时氧化物颗粒最密集, 间

距最小; 当合金元素含量大于 0. 2%时, 颗粒尺寸变大,
不利于应力提高。 ②

 

含 Er 合金表现出较高的流动应力,
尤其是在变形温度为 1000

 

℃时, 这是由于含 Er 合金的氧

化物粒度小于含 La 合金。 ③
 

含 La 合金在变形温度为

1000
 

℃时比 900
 

℃应力变低是因为组织 β 相含量偏多。

图 12　 不同变形温度下流动应力的峰值随稀土元素的含量的变

化曲线[62]

Fig. 12　 The
 

peak
 

value
 

of
 

flow
 

stress
 

varies
 

with
 

the
 

content
 

of
 

rare
 

earth
 

elements
 

at
 

different
 

temperatures[62]

4. 2　 TNM合金疲劳性能

TNM 合金 α2 / γ 片层团间存在 βo 相, 而 βo 相的脆性

较大, 导致裂纹易在 βo 相内萌生扩展, 因此 βo 相对

TNM 合金的疲劳断裂行为影响极大[67] 。 Matthew 等[68] 研

究了通过不同处理方法得到的不同组织的 TNM 合金在不

同条件下的疲劳断裂行为, 观察到铸态 TNM 合金裂纹优

先在 βo 相界面处产生并扩展。 Leitner 等[69] 通过热处理
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调控得到具有不同片层团间相组成的近片层组织 TNM 合

金并进行了单一载荷条件下的疲劳力学性能测试。 图 13
是热处理后 4 种不同组织在室温和高温的抗裂曲线(R-
curves), 图中 β 后的数字代表了 βo 相的体积分数。 结果

表明, 随着温度升高, 应力强度 K 值升高。 4 种组织

中, NL+βo(在图中简写为 NL+β1(βo 体积分数为 1. 9%)
和 NL+β2(βo 体积分数为 2. 6%))展现出最好的断裂韧

性。 这是由于微裂纹易形成于 βo 相内, 但是晶界处形

成的胞状组织(CR)使晶界不能连接, 而细小的微裂纹

能够释放应力, 避免应力集中导致断裂, 提高了材料的

韧性[65] 。
Tang 等[70] 研究了实际成分为 Ti-42. 92Al-4. 01Nb-

0. 99Mo-0. 18B 的不同组织的 TNM 合金的室温疲劳性能。

发现双态合金(图 14a)含有等轴 γ(TiAl)晶粒、 βo 相和由

α2(Ti3 Al)和 γ 片层组成的片层团; NL#1 合金(图 14b)由

片层团、 γ 晶粒和不连续分布在晶团边界的 βo 相组成;
NL#2 合金(图 14c)在更高的温度下进行固溶处理, 产生

更大的片层团, 具有大量 βo 相, 并且在片层团边界没有

γ 晶粒。 室温下单轴拉伸疲劳试验测量 TNM 合金的高周

疲劳性能, 平行试验样品数 12 个, 当 620
 

MPa 应力水平

下, DP 试样的 1#、 3#、 7#通过了 107 次循环而没有失

效, 然而 NL#1 和 NL#2 试样均在 620
 

MPa 应力水平下失

效(图 15)。 NL#1 以及 NL#2 试样可分别通过应力为 600
和 540

 

MPa 的测试。 通过观测断口形貌可判断其断裂机

理为沿 α2 / γ 界面的脆性断裂。

图 13　 热处理后 4 种不同 TNM 合金组织在不同状态下的平均抗裂曲线[69] : (a)室温, (b)700
 

℃

Fig. 13　 Average
 

crack
 

resistance
 

curve
 

under
 

4
 

different
 

heat
 

treatments
 

at
 

room
 

temperature
 

(a)
 

and
 

700
 

℃
 

(b) [65]

图 14　 不同组织 TNM 合金的 SEM 照片[66] : (a)
 

不连续析出(DP)合金, (b)
 

NL#1
 

合金, (c)
 

NL#2
 

合金

Fig. 14　 SEM
 

images
 

of
 

different
 

microstructure
 

of
 

TNM
 

alloy[66] :
 

(a)
 

discontinuous
 

precipitation
 

(DP)
 

alloy,
 

(b)
 

NL#1
 

alloy,
 

(c)
 

NL#2
 

alloy

　 　 Sallot 等[71] 研究了高温空气暴露对 TNM-B1(Ti-44Al-
4Nb-1Mo-0. 1B)合金高温疲劳强度的影响。 结果表明,
合金疲劳特性受到预暴露的影响强烈, 减速比明显取决

于暴露温度(如图 16 所示)。
4. 3　 TNM合金高温抗氧化性能

TNM 合金的使用温度可达到 750
 

℃ , 然而在更高的

温度下其应用就受到抗氧化性不足的限制。 尽管 TiAl 合
金的 Al 含量较高, 但不能像 NiAl 合金那样形成稳定的

氧化铝膜, 这是由于 Ti 和 Al 的氧化物的热力学稳定性

类似, 在高温下易形成混合氧化物膜, 到达一定应力值

后就会破碎脱落, 并不能有效防止基体材料氧化。 已知,
Nb 元素的添加能够延缓 O 元素扩散, 提高合金抗氧化性

能, 使用温度能达到 800
 

℃ 。 另外, 一定含量的 Mo 元素

也能提高合金的抗氧化性能, 但当 Mo 元素含量超过 2%
以后合金的抗氧化性能反而进一步恶化[72] 。 除此之外,
涂层也能够提高合金的抗氧化性能。 Pflumm 等[10] 研究了
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图 15　 TNM 合金疲劳失效断口 SEM 照片[71] : ( a)
 

双态合金,
 

σm =

620
 

MPa,
 

Nf = 4. 9×106 ;
 

( b)
 

NL#1
 

alloy,
 

σm = 600
 

MPa,
 

Nf =

5. 5×105 ;
 

(c)
 

NL#2
 

alloy,
 

σm = 560
 

MPa;
 

Nf = 5. 7×106 ;
 

(d~ f)
 

裂纹萌生位置(σm 为平均应力, Nf 为试样失效的循环周次)

Fig. 15　 Fatigue
 

failure
 

fracture
 

of
 

TiAl
 

alloy[71] :
 

( a)
 

DP
 

alloy,
 

σm =

620
 

MPa,
 

Nf = 4. 9×106 ;
 

(b)
 

NL#1
 

alloy,
 

σm = 600
 

MPa,
 

Nf =

5. 5×105 ;
 

(c)
 

NL#2
 

alloy,
 

σm = 560
 

MPa;
 

Nf = 5. 7×106 ;
 

(d ~
f)

 

crack
 

initiation
 

position(σm :
 

average
 

stress,
 

Nf :
 

fatigue
 

cycle)

图 16　 TNM-B1 合金在不同暴露条件下的疲劳性能[71]

Fig. 16　 Fatigue
 

properties
 

of
 

TNM-B1
 

alloys
 

under
 

different
 

exposure
 

conditions[71]

TNM 合金以及 Mo 含量更高的 β 凝固 TiAl 合金的高温抗

氧化性能, 发现 TNM 合金的高温抗氧化性能更加优异,
而所有的合金在经过了“氟化处理”之后抗氧化性能显著

提升, 这是由于 F 的添加促进了氧化铝薄膜而不是混合

氧化物膜的形成。 图 17 给出了热等静压后的未氟化合金

以及氟化 / 未氟化的 TNM 合金以及含 3Mo、 含 7MoTiAl
合金的氧化增重曲线, 结果表明, 氟化后不同 Mo 含量

的 TNM 合金高温氧化性能均会提升, 同时 Mo 含量过高

对合金氧化性能有恶化作用。 Laska 等[73] 利用磁控溅射

技术在 4822 合金和 TNM-B1 合金表面涂覆含有少量 Y 和

Zr 的 Ti-Al-Cr 涂层, 显著提高了合金的高温抗氧化性能,
添加 Y 的涂层比添加 Zr 的涂层抗氧化性能更好, 这是由

于 Y 的抗裂纹扩展能力更强。

图 17　 热重分析曲线[10] : 热等静压后未处理合金(a);
 

未处理和氟化处理的 TNM(b)、 TiAl-3Mo(c)和 TiAl-7Mo(d)

Fig. 17　 Thermogravimetric
 

curve[10] :
 

after
 

hot
 

isostatic
 

pressing
 

(HIP)
 

untreated
 

alloy,
 

untreated
 

(a);
 

fluorinated
 

TNM
 

(b),
 

TiAl-3Mo
 

(c)
 

and
 

TiAl-7Mo
 

(d)
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5　 结　 语

TNM 合金以其良好的热加工性能成为近年来 TiAl 金
属间化合物研究的热点。 该合金通过合理控制 Al 含量以

及添加适量的 β 相稳定元素使 TiAl 合金的凝固路径发生

变化, 巧妙避免了包晶转变带来的成分偏析、 晶粒粗大

和铸造织构尖锐等问题, 得到性能较为综合的近片层

组织[74] 。
工业需求的不断发展以及在实际服役条件的不断变

化, 对材料提出了新的要求, 为了达到更优的性能, 该

类材料可能有以下几个发展方向: ①
 

非金属元素 B, C,
Si 等元素的单一种类或者多类同时加入, 使 TNM 合金获

得了细小均匀的组织, 该组织在强度、 塑性、 断裂韧性

和抗蠕变性方面具有良好的综合性能[75] ; ②
 

稀土元素的

微合金化提升合金的综合性能亦是一个研究潮流; ③
 

先

进成形工艺在 TNM 合金加工中的应用, 如 3D 打印等;
④

 

以 TNM 合金为基础的复合材料制备, 以期既能提升

服役性能, 又能优化加工性能。
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