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摘   要：通过热模拟实验研究 Ti80 合金热变形行为及组织演化规律，考察该合金的应力 -应变曲线、加工硬化规

律并建立该合金的热加工图。在此基础上，进行不同热轧工艺下的 Ti80 合金板材制备，研究其微观组织变化对

力学性能的影响，探索 Ti80 合金具有最优力学性能的工艺条件。结果表明：Ti80 合金的峰值应力和加工硬化率

随着变形温度的升高以及变形速率的降低而减小，属于变形温度和应变速率敏感型合金。通过热加工图计算分析，

温度在 800~920 ℃、920～1050 ℃，应变速率在 0.01～0.1 s
-1 范围内为最佳的稳定变形区。随着变形温度的升高，

其微观组织经历由等轴组织、双态组织到层片组织的变化。同时，随着应变速率的升高，存在 β 转变组织形态的

变化。对比分析 Ti80 合金不同热轧条件下的力学性能，初轧温度 1060 ℃、终轧温度 950 ℃时，显示为网篮组织

+块状 α 相的混合组织形态，此时具有最优的强度和塑性性能，抗拉强度为 881.6 MPa，延伸率为 11.27%，展现

为韧性断裂。  
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钛及钛合金具有高的抗拉强度和抗疲劳强度、

低的弹性模量、低密度以及良好的抗腐蚀性能，被广

泛应用于航空航天、海洋工程以及生物医学领域 [1,2]。

Ti80 合金是我国自行研发的 875 MPa 级近 α 型钛合

金，其名义成分为 Ti-6Al-3Nb-2Zr-1Mo（质量分

数 , %），合金元素的添加使其比传统船用 TC4 合金

具有更优良的耐蚀性、强韧性、可焊性等突出优势，

被广泛应用于船舶的受力结构、深海潜水器的外部

抗压的壳层及舰艇上焊接部位等 [3-8]。Ti80 合金的

力学性能受微观组织特征的影响很大，例如 α 和 β

相的体积分数和形态、晶粒大小和晶粒取向、强化

沉淀物的分布 [9,10]。其热加工过程中的组织演变与

合金成分、加工参数（变形温度和应变速率）等密

切相关 [11-20]。  

除此之外，钛合金的热加工过程中存在等轴组

织、网篮组织、层片组织等诸多组织形态。Song 等[21]

研究了 TA5-A 钛合金，结果表明在两相区进行热加

工，获得晶粒细小等轴组织，具有良好的室温塑性 [21]。

Zhou 教授等 [22]的研究表明，具有等轴组织、网篮

组织以及 β 转变基体的混合组织表现出良好强度和

塑性的综合性能。因此，需要建立热加工工艺 -组织

特征与力学性能的关系，进而实现最佳的综合力学

性能。  

本研究以 Ti80 合金为研究对象，考察不同变形

温度和应变速率条件下 Ti80 合金的组织演化规律

及应力 -应变曲线变化规律，建立热加工图。采用

450 型异步热轧试验轧机进行 Ti80 合金不同轧制温

度下板材制备。考察 Ti80 合金热轧板材的微观组织

演化规律以及力学性能，确定不同微观组织对力学

性能的影响及其断裂行为，为 Ti80 合金的最优组织

调控提供理论指导。  

1  实  验 

所用材料为 Ti80 合金（Ti-6Al-3Nb-2Zr-1Mo，

质量分数 , %, 下同）。使用线切割将材料加工为 Φ8 

mm×12 mm 的圆柱形试样、50 mm×50 mm×100 

mm 的块状试样。热压缩试验选择在 Gleeble-3800

热模拟试验机上进行不同变形温度（800~1050 ℃）

的热压缩试验；应变速率为 0.01、0.1、1、5 和 10 s
-1。

热轧试验在 450 型双辊异步热轧试验轧机上进行，
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分别在轧制温度 950 ℃、初轧温度 1060 ℃，终轧

温度 950 ℃、以及在轧制温度 1060 ℃进行轧制，

最终轧制变形量为 80%。室温拉伸试验在型号为

4206-006 的 10 t 试验机上进行。  

2  结果与分析 

2.1  Ti80 合金原始组织与相变点分析 

图 1 为 Ti80 合金原始组织 SEM 照片。其组织

为等轴 α 相和 β 转变组织（层片状次生相 αs 以及层

片状 β 相）所组成的以 β 转变组织为基体的双态组

织。图中灰色衬度为 α 相，亮白色衬度为 β 相。原

始组织中等轴的 α 相与 β 转变基体分布均匀。等轴

α 相晶粒平均尺寸为 10.7 μm，占比为 53.9%，β 相

占比为 23.9%，次生相 αs 占比为 21.2%。从图 1 中

右侧组织照片可以清晰地观察到层片状的 β 相以及

次生相 αs，以及层片状的 β 转变基体。  

图 2 为 Ti80 合金的 DSC 曲线，向上为吸

热，向下为放热，升温速率为 20 ℃ /min。如箭

头所示为 Ti80 合金的 β 转变结束点，最终确定

该合金的相变点温度为 1027 ℃（±20 ℃）。表

1 为 Ti80 合金添加合金元素以及杂质元素的实

际含量。  

2.2  Ti80 合金热变形行为及加工图 

图 3 为不同变形温度和应变速率下 Ti80 合金的

应力-应变曲线、加工硬化曲线和峰值应力。如图 3

所示，在应变速率相同的条件下，温度越高，其变

形抗力越小。在温度较低时，材料变形时其流变应

力急剧增高达到峰值应力后缓慢降低，其曲线具有

典型的动态再结晶特征 [23]。其原因是在变形阶段初

期，位错密度增加速度快，需要较高的能量来启动

位错，引起了应变硬化。而位错的交滑移和攀移等

引起的软化作用不足以补偿位错密度增加带来的硬

化。因此，流动应力以较快的速度增大，出现峰值。

随着应变的继续增加，材料中积累了较多的畸变能

开始发生动态再结晶。与此同时，随着变形量的增

加，材料中的空位浓度也会增加，这些因素都会引  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 1  Ti80 合金原始组织 SEM 照片  

Fig.1  SEM original microstructures of Ti80 titanium alloy 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 2  Ti80 合金 DSC 曲线  

Fig.2  DSC curve of Ti80 titanium alloy 

表 1  Ti80 合金元素含量 

Table 1  Element content of Ti80 titanium alloy  (ω/%) 

Al Nb Zr Mo Fe Si C N H O Ti 

5.8 3 1.9 1.1 0.1 0.08 0.05 0.04 0.008 0.1 Bal. 

 

起材料的软化，软化作用大于硬化作用在应力-应变曲

线上表现为应力缓慢下降。当变形温度为 950 ℃及以

上时，材料变形时其流变应力增高到某一数值后基本

保持不变，具有典型的回复特征 [23]，其原因主要与螺

型位错的交滑移和与扩散有关的刃型位错的攀移有

关。如图 3 中显示了不同应变速率以及变形温度下材

料的加工硬化率，观察到加工硬化率随应变速率的增

加而增加，随变形温度的升高而减小，表明材料的加
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工硬化率对温度以及应变速率敏感。图 3f 显示了不同

条件下材料的峰值应力。可以明显看出，峰值应力随

应变速率的增加而增加，随变形温度的增加而减小。

其峰值应力所对应的应变量也随峰值应力的降低而

减小，这可以反映动态再结晶的临界应变随温度的升

高而向低应变移动，随应变速率的增加而向高应变移

动[24]。变形速率越小，材料内部的位错网络有充分的

时间解离、拆散、转移形成大角度晶界，进而形成再

结晶晶核。当应变速率较大时，只有通过加大变形量

才能促进位错的运动，实现再结晶晶核的形成，再结

晶临界应变向更高的应变移动[23]。另外，在相变点附

近存在较低的峰值应力，特别是在变形温度超过

900 ℃时，材料的峰值应力存在大幅度降低的情况。

在应变速率为 0.01 s
-1 时，其峰值应力从 900 ℃的 51 

MPa 降低到 950 ℃的 26 MPa，在应变速率为 10 s
-1

时，其峰值应力从 900 ℃的 256 MPa 降低到 950 ℃

的 126 MPa，进一步表明变形温度对 Ti80 合金的变形

抗力有很大的影响。 

依据动态材料模型 DMM 建立了 TI80 合金的热

加工图，图 4 为 Ti80 合金在应变 ε=0.2 和 ε=0.6 的

热加工图。应变为 0.2~0.6 时的热加工图的轮廓变

化不大，并且 2 种应变的功率耗散值分布情况和大

小基本一致。从图中看其功率耗散系数 η 的变化范

围很大（8%~65%）；η 最大值出现在变形温度 800

和 1000 ℃、应变速率 0.01~0.1 s
-1 区域；η 最小值出

现在高应变速率 800~970 ℃、应变速率 0.1~1 s
-1

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 3  不同变形工艺参数 Ti80 合金的工程应力 -应变曲线、加工硬化曲线和峰值应力 -应变速率曲线  

Fig.3  Engineering stress-strain, work hardening and peak stress-strain rate of Ti80 titanium alloy under different deformation  

process parameters: (a) 0.01 s
-1

, (b) 0.1 s
-1

, (c) 1 s
-1

, (d) 5 s
-1

, (e) 10 s
-1

; (f) peak stress and strain rate 
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区域。稳定变形区为加工图中失稳变形区以外的部

分。在加工图中，η 值较高的区域一般对应动态再

结晶、动态回复和超塑性变形等稳定变形区，η 值

越大，表明用于组织演变的功率耗散越多，材料的

可加工性就越好，η 值较高的区域往往对应着最佳

的加工性能。但是，材料的可加工性能并不是严格

的依赖于功率耗散系数，因为在加工失稳区功率耗

散系数也可能会很高，如图 4a 的区域Ⅳ和图 4b 的

区域Ⅴ。图 4a 热加工图稳定变形区中显示出 2 个峰

值 η 区域，1 个在 α+β 两相区，另 1 个跨越 β 相变

点，具体位置如图 4a 所示。图 4b 热加工图稳定变

形区中显示出 3 个峰值 η 区域，1 个在 α+β 两相区，

1 个跨越 β 相变点，最后 1 个在 β 单相区，具体如

图 4b 所示。其峰值区域都在低的应变速率范围出现

0.55 以上的 η 值，在该区域适宜热加工。Ti80 合金

应选择在温度 800~920 ℃、920~1050 ℃、应变速

率 0.01~0.1 s
-1 范围内变形，此时功率耗散值大于

0.55，为 Ti80 合金最佳的稳定变形区。  

2.3  Ti80 合金热变形过程的微观组织演化规律分析 

图 5 为 Ti80 合金不同应变速率和不同变形温度

下的微观组织。横向为 Ti80 合金不同应变速条件下

的微观组织变化，纵向为 Ti80 合金不同变形温度条

件下的微观组织变化。较低的变形温度条件下或者

接近相变点附近较高的应变速率条件下，等轴 α 相

都可以稳定存在。变形温度较高时，微观组织中的

等轴 α 相完全转变为 β 相。在较低应变速率条件下，

β 相晶粒粗大，晶界附近富集的 α 较少，高应变速率

条件下，β 晶粒尺寸明显减小，晶粒内 α 集束增多。 

变形温度为 800 ℃时，随着应变速率的增加等

轴 α 相的形态也发生明显变化。应变速率为 10 s
-1

时，等轴 α 相晶粒晶界明显，并且晶粒多为蠕虫状。

变形温度为 900 ℃、应变速率 0.01 s
-1 时，等轴 α 相

晶粒形态存在大块状、蠕虫状以及小颗粒状晶粒尺

寸差别大，其原因为应变速率低，变形时间长，等

轴 α 相部分溶解，β 转变基体分数增大 [25]。β 转变基

体中部分次生 αs 聚集由层片状转变为块状以及球

状，基体中层片状的 β 相体积分数减少 [26]。随着应

变速率的升高，Ti80 合金的组织中等轴 α 相体积分

数先增加后减少，形态转变为等轴状，晶粒尺寸持

续减小。β 转变基体中 β 相体积分数增加，应变速率

越高，β 相体积分数越多。变形温度 950 ℃、应变

速率 0.01 s
-1 时，由于应变速率低，变形过程持续时

间长，等轴 α 相溶解形成 β 晶粒且其晶粒中存在大

量的次生的 αs 相，晶界附近也富集大量的 α 相。根

据有关学者的研究，对于钛合金在两相区保温时间

主要影响次生相 αs 体积分数及 β 转变基体的形态以

及体积分数 [25]。随着应变速率的升高，组织中等轴 α

相体积分数呈现先升高后降低的趋势。由图 2 的 DSC

曲线表明，在 958 ℃时已经开始存在 α 相向 β 相的

转变，温度越高转变的体积分数越大。当温度为

1000 ℃，应变速率为 0.01 s
-1 时，其温度已经处于 β

相变点附近，变形时间较长，最终组织为粗大的 β

相组织。随着应变速率的升高，β 相晶粒尺寸不断减

小，在应变速率为 1 s
-1 时，微观组织中出现 α 相并

以层片状存在于 β 晶粒中。当应变速率增加到 10 s
-1

时，其应变速率快，组织转变不完全，微观组织中

存在较少体积分数的等轴 α 相晶粒，β 晶粒内部为层

片结构，次生的层片状 αs 粗大，层片间为 β 相，晶

界附近富集大量的 α 相。当变形温度升高到 1050 ℃

时，随着应变速率的增加，组织由粗大的 β 相晶粒

逐渐转变为层片组织，其晶粒为长条状晶粒中存在

大量纵横交错的 α 集束。  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 4  Ti80 合金加工图  

Fig.4  Hot working drawing of Ti80 titanium alloy: (a) ε=0.2 and (b) ε=0.6 
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图 5  Ti80 合金在不同应变速率和变形温度下的微观组织  

Fig.5  Microstructures of Ti80 alloy under different strain rates and deformation temperatures  

图 6 为 Ti80 合金在应变速率为 0.1 s
-1 条件下相变

点附近的微观组织形貌。其中图 6a、6b、6c 为光学

显微镜照片，图 6a1、6b1、6c1 为扫描电镜组织照片。

在 800 ℃时，通过金相照片观察可以看到其微观组织

为等轴组织，由等轴 α 相和 β 转变基体组成。相较于

原始组织其 α 相晶粒大小均匀，无明显的方向性，β

转变基体中存在均匀分布的层片状的次生 αs 相。在

950 ℃时组织为双态组织，其中等轴 α 相形态发生变

化，有不规则块状、椭圆状和蠕虫状。等轴 α 相体积

分数明显减少，晶粒尺寸不均匀。β 转变基体形态发

生变化，β 转变基体内部出现部分 αs 相的形态由层片

状球化为小颗粒状[27]。当温度升高到 1050 ℃时，等

轴 α 相转变为 β 相，β 晶粒为等轴状且晶粒大小急剧

增大，晶粒内部存在沿晶界向晶内平行生长的 α 集束。

变形温度对 Ti80 合金的微观组织演化有很大的影响，

变形温度在 950 ℃（相变点下）时，随着温度的升高

Ti80 合金 α 相体积分数增大，当温度升高到 1050 ℃

（相变点上）时，等轴 α 相完全消失转变为 β 相。在

变形温度由 800 ℃逐渐增加到 1050 ℃时，其微观组

织中 β 转变基体形态也发生了明显的变化，其 β 相由

开始的层片状到细层片状直到等轴 α 相完全溶解消

失。次生的 αs 相也由一开始的层片状到针状最后为在

β 晶粒中形成 α 集束。 

图 7 为 Ti80 合金在变形温度为 900 ℃不同应变速

率的微观组织。当应变速率为 10 s
-1 时，其组织为双态

组织，其中等轴的 α 相晶粒大小均匀。在部分 α 相晶

a b 

80 μm 

1050 ℃  

1000 ℃  

950 ℃  

900 ℃  
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粒中可以明显看到有断裂现象存在。应变速率降低到

0.1 s
-1 时，材料中 α 相以及 β 相分布更加均匀，β 转变

组织中的层片更加细小。应变速率为 0.01 s
-1 时，等轴

的 α 相晶粒尺寸略微长大。在 900 ℃时，应变速率对

等轴 α 相晶粒的大小以及均匀性影响较小，但是对 β

转变基体的形态影响较大[25]。当应变速率为 0.01 s
-1时，

β 转变基体中 β 相为块状，次生的 α 相(αs)呈细针状分

布其中。当应变速率增加到 0.1 s
-1 时，β 转变基体仍为

块状，αs 的形态发生改变，其形态由细针状转变为小

颗粒状和板条状均匀地分布在 β 转变基体中。当应变

速率达到 10 s
-1 时，β 转变基体的形态转变为层片状，

αs 以及 β 相基本相间分布。 

综上所述，材料的加工工艺参数决定材料的微

观组织，变形温度和变形速率的不同最终影响材料

的微观组织如 α/β 相比例，等轴 α 相的晶粒大小以

及形态，β 转变基体中 β 相和 αs 的相比例、分布以

及形态等。  

2.4  Ti80 合金不同热轧下的组织演化及力学性能 

根据上述获得 Ti80 热加工图以及现有文献，该

合金的微观组织随着变形温度变化经历从 α 相转变为

β 相、从等轴组织转变为层片组织的变化规律 [10,21,22]。

同时，文献分析说明在等轴、网篮、β 转变基体同

时存在的情况下对材料的力学性能具有不同的影

响。Zhou 教授等 [22]根据近 β 锻造获得三态组织属于

等轴、网篮、β 转变基体的混合组织，实现了良好的

强度和塑性综合性能。因此，通过热加工图所确  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 6  Ti80 合金在应变速率 0.1 s
-1 及不同变形温度条件下的微观形貌组织  

Fig.6  Microstructures of Ti80 alloy at different deformation temperatures and strain rate of 0.1 s
-1

: (a~c) OM microstructures and 

(a1~c1) SEM microstructures 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 7  Ti80 合金在 900 ℃的不同应变速率下的微观形貌组织  

Fig.7  Microstructures of Ti80 titanium alloy at 900 ℃  and different strain rates: (a) 10 s
-1

, (b) 0.1 s
-1

, and (c) 0.01 s
-1
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定的稳定变形区、热模拟组织演化过程以及 β 转变

点综合考虑，为了获得表面质量良好的板材同时控

制 Ti80 合金的组织演化，确定本实验围绕相变点进

行热轧试验的不同变形温度。将样品加热至 1060

和 950 ℃，获得表面质量良好的板材同时控制 Ti80

合金的组织演化。  

图 8 为 Ti80 合金不同轧制状态板材的微观组织。

图 8a 为轧制温度 950 ℃的 Ti80 合金板材微观组织，

显示为双态组织，其晶粒较小，组织稳定，晶粒大

小以及分布均匀。另外，其等轴 α 相数量明显减少，

β 转变组织数量增多，层片状的 β 转变组织中 αs 明

显增多。在图 8b 中，当初轧温度为 1060 ℃，终轧

温度 950 ℃，其中在 β 单相区进行的两道次热轧变

形率分别为 24%和 28.9%，在两相区进行 2 道次热轧，

其变形率分别为 33.3%和 44.4%。由于在 1060 ℃保

温得到粗大的 β 晶粒，轧制时 β 晶粒首先沿轧制方

向伸长，当变形量继续增加达到再结晶临界应变时 ,

开始发生动态再结晶形成等轴晶粒，随后冷却到两

相区的过程中发生层片状 α 相的析出，在两相区轧

制时使晶粒晶界破碎最终形成网篮组织 [27,28]。组织

有大量交错纵横的 α 集束以及少量块状 α 相。图 8c

为轧制温度在 1060 ℃的组织特征，其初始组织为全

层片组织。因轧制后冷却方式为空冷，冷速快，最

后 Ti80 合金的微观组织为长晶粒，晶粒中存在大量

交错纵横的 α 集束。  

一般来说，钛合金等轴组织具有良好的塑性和

抗疲劳强度，而网篮组织往往具有高的断裂韧性、

优异的抗疲劳裂纹扩展性能。通过初轧 1060 ℃，终

轧 950 ℃的轧制工艺获得的网篮+块状 α 相的混合

组织，综合了等轴组织和网篮组织的优异性能，具

有高强度和较好塑性的优异综合力学性能 [22]。  

图 9 为 Ti80 合金不同热轧状态下的拉伸力学性

能。其中试样原始标距为 50 mm 的标准棒状拉伸试

样。原始态的室温抗拉强度最高，达到 944 MPa，

其伸长率为 8.05%。在 950 ℃时轧制时，其室温抗

拉强度为 736 MPa，延伸率为 12.88%。在 1060 ℃

轧制时，其室温抗拉强度为 878 MPa，延伸率为

10.88%。而初轧温度 1060 ℃，终轧温度 950 ℃时

具有最优的力学性能，其室温抗拉强度为 881.6 

MPa，延伸率为 11.27%。  

在 950 ℃轧制得到的组织为双态组织，与原始

组织相比，其组织中初生的等轴 α 相晶粒尺寸减小。

β 转变基体体积分数增加，αs 的层片更加粗大。对

于双态组织，在拉伸过程中，其滑移过程一开始是

在个别晶粒中进行，随着变形程度的增加，滑移将

向越来越多的 α 晶粒中扩展并向周围的 β 转变组织

延伸 [22]。由于 β 转变基体的数量，一方面是层片状

的 β 转变基体对裂纹的阻碍作用，另一方面 β 相为

体心立方结构具有 12 个滑移系，滑移容易进行 , 可

以有效地提高其塑性。初轧温度为 1060 ℃，终轧温

度 950 ℃轧制时，得到的组织为网篮组织，在其微

观组织中无明显的晶界，存在大量交错纵横的 α 集

束。拉伸时，纵横交错的 α 集束对裂纹扩展有阻碍

作用，组织中含有的 α 相属于密排六方结构，滑移

系滑动困难，材料的强度升高，塑性下降 [29]。在轧

制温度为 1060 ℃时，Ti80 合金的微观组织为全层

片组织。在其微观组织中可以观察到明显的与轧制

方向平行的长晶粒，晶粒晶界富集 α 相，晶内大量

的 α 集束，其 α 集束方向基本与拉伸方向成一定的

角度（45°~60°），在拉伸过程滑移一开始就能穿过

相互平行的 α 集束，并在晶界 α 相处塞积，引起微

区变形不均匀，促进空洞的形成和发展，导致材料

过早断裂，造成塑性下降 [29]。  

图 10a、10b、10c 分别为不同轧制条件下 Ti80

合金的宏观拉伸断口照片。可见，断口的纤维区以及

剪切唇很明显，断口呈杯锥状，有明显的颈缩现象。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图  8  Ti80 合金在不同轧制温度下板材微观组织  

Fig.8  Microstructures of Ti80 titanium alloy sheet at different rolling temperatures : (a) 950 ℃ ; (b) initial rolling  

temperature of 1060 ℃  and final rolling temperature of 950 ℃ ; (c) 1060 ℃  
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图 9  不同处理状态下 Ti80 合金的力学性能  

Fig.9  Mechanical properties of Ti80 alloy under different processing conditions : (a) stress-strain curves and (b) tensile  

strength and elongation 

 
 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 10  不同轧制条件下 Ti80 合金的拉伸断口照片  

Fig.10  Tensile fracture morphologies of Ti80 titanium alloy under different rolling conditions: (a, a1, a2) rolling temperature of 

950 ℃; (b, b1, b2) the initial rolling temperature of 1060 ℃ and the final rolling temperature of 950 ℃; (c, c1, c2) rolling 

temperature 1060 ℃  
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为了进一步观察断口形貌，在放大倍数为 2000

倍的扫描电镜下观察拉伸试样，图 10a、10a1、10a2

分别为在温度 950 ℃轧制宏观断口形貌、中心纤维

区微观形貌和剪切唇微观形貌。中心纤维区微观形

貌为完全的等轴韧窝，由于晶粒尺寸的不同，韧窝

的大小也不均匀。中心纤维区还存在大量的微孔以

及微裂纹。和中心纤维区的微观形貌不同，剪切唇

的微观形貌由网状分布的韧窝组成，其韧窝无论大

小和深度都要明显次于中心纤维区韧窝。图 10b、

10b1、10b2 分别为初轧温度为 1060 ℃，终轧温度

为 950 ℃的宏观断口形貌、中心纤维区微观形貌和

剪切唇微观形貌。颈缩程度有所下降，中心纤维区

可以观察到大量韧窝的存在，同样存在大量的微孔，

该状态下的断裂机制为韧性断裂 [30]。图 10c 为

1060 ℃轧制的宏观断口，颈缩程度不明显，中心纤

维区更加粗糙，其剪切唇的微观形貌大部分为网状

韧窝，在宏观上表现为颈缩小，延伸率低。3 种轧

制状态，在宏观形貌上，其颈缩从上往下依次减小，

其中图 10a 微观组织为双态组织，其颈缩最大，韧

窝大而深，延伸率最佳。图 10c 的微观组织为层片

组织颈缩最小，韧窝小而浅，延伸率最差。图 10b

的微观组织为网篮组织，强度高且延伸率较高，有

良好的综合力学性能。  

3  结 论 

1) Ti80 合金峰值应力随着变形温度升高以及

应变速率的降低而降低，为典型的温度以及应变速

率敏感型合金。变形初期，随应变速率的升高，Ti80

合金的加工硬化率也不断升高。根据加工图分析，

Ti80 合 金 的 热 加 工 区 间 应 该 选 择 在 温 度

800~920 ℃、920～1050 ℃、应变速率 0.01~0.1 s
-1

范围内变形，此时功率耗散值大于 0.55，为  Ti80

合金较佳的稳定变形区。  

2) 在 900 ℃之前，Ti80 合金热变形过程随着变

形温度的升高，等轴的 α 相体积分数增大，β 转变

组织中次生 αs 形态为小颗粒状分布在 β 转变基体

中。相变点以上时，随着应变速率的升高，β 晶粒

尺寸会减小，应变速率超过 1 s
-1 时，会有大量 α 集

束生成。  

3) 结合热加工图以及不同轧制温度的试验，  

Ti80 合金初轧温度为 1060 ℃，终轧温度为 950 ℃

时获得最优的力学性能，其组织为网篮组织+部分

块状 α 相的混合组织，室温抗拉强度能达到 881.6 

MPa，延伸率为 11.27%。  

4) Ti80 合金在 950 ℃轧制时表现出良好塑性，

断口颈缩明显，中心纤维区的等轴韧窝明显，剪切

唇区域韧窝大而深，为典型的韧性断裂。初轧温度

为 1060 ℃，终轧温度为 950 ℃时，中心纤维区韧

窝有所减小，剪切唇区域为网状韧窝，韧窝较小，

塑性有所降低。当轧制温度为 1060℃时，中心纤维

区以及剪切唇区域的韧窝都进一步缩小，特别是剪

切唇的网状韧窝小而浅。  
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Study on Hot Deformation Behavior of High-strength and Corrosion-resistant Ti80 

Alloy and Microstructure and Properties of Hot Rolled Sheet  
 

Liu Shun, Xu Mang, Li Tianrui, Liu Guohuai, Wang Zhaodong, Wang Guodong  

(State Key Laboratory of Rolling and Automation, Northeastern University, Shenyang 110819, China ) 

 

Abstract: The hot deformation behavior and microstructure evolution of Ti80 alloy  were studied by hot compression tests, the 

stress-strain curve and work hardening law of the alloy were investigated, and the hot processing map of the alloy was established. 

Then, Ti80 alloy sheets under different hot rolling processes were prepared, and the microstructure changes and their effects  on 

mechanical properties were studied. The process conditions for Ti80 alloy with optimal mechanical properties  were explored. The 

results show that the peak stress and work hardening rate of Ti80 alloy decrease with the increase of the deformation temperature 

and decrease of deformation rate. There exist strain rate and deformation temperature sensitivity in this alloy. Accordin g to the 

calculation and analysis of the hot processing map, the temperature range of 800~920  ℃, 920～1050 ℃, and strain rate of 0.01～

0.1 s
-1

 is the best stable deformation zone.  As the deformation temperature increases, its microstructure undergoes a chang e from 

equiaxed grain structure, duplex structure to fully lamellar structure. At the same time, as the strain rate increases, there  is a 

change in the morphology of the β transition matrix. The mechanical properties of Ti80 alloy under different hot rolli ng conditions 

were compared and analyzed. When the initial rolling temperature is 1060  ℃ and the final rolling temperature is 950 ℃, it shows a 

mixed microstructure of basketweave microstructure + block α phase, which has the best tensile strength and plas ticity 

performance, tensile strength is 881.6 MPa, and elongation is 11.27%, showing ductile fracture.  

Key words: microstructure evolution; hot rolled sheet; mechanical properties; fracture analysis  
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