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电子束熔化成形Ti48Al2Cr2Nb合金热处理后等温转变

曲线及力学性能的研究

刘 凯，李忠文，高宇翔，杨东野，杨 琪
（上海工程技术大学  材料科学与工程学院，上海  201620）

摘 要：本实验以电子束熔化成形技术制备的Ti48Al2Cr2Nb(Ti4822)合金为研究对象，研究了合金在不同热处理工艺下微观

结构及力学性能的变化，并开展组织转变的动力学分析。结果表明EBM成形的Ti4822合金加热至1360 ℃后在1220⁓1280 ℃

保温的过程中发生α→γ转变，随着保温温度的降低，转变速度逐渐升高，平衡态 γ组织的转变量从 20.01%增加至 53.32%；

随着保温时间由 5 min 增加至 180 min，转变速度先增加后降低。在 α→ γ转变过程动力学关系可用 Avrami 方程 f =

1– exp ( –ktn )预测，其中 k值在–1.94×10-3~ –21×10-3变化，n在0.38~0.53间变化。对1280 ℃保温不同时间合金的显微硬度进

行测试，保温5 min的合金试样显微硬度高达506 HV0.1，随着保温时间增加，硬度也随之降低。
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1  引 言

TiAl合金是一种以 γ-TiAl金属间化合物为基体并含

有少量Ti3Al等金属间化合物的金属材料，具有高熔点、

高比强度、高比模量、密度低的特点，尤其具有良好的高

温性能，工作温度可以达到 600⁓800 ℃[1–3]，是替代镍基

高温合金的理想材料，目前已成功应用于航空发动机领

域，实现了发动机大幅减重[4–5]。然而，TiAl合金兼具金

属间化合物硬而脆的特点，加工难度大。相比于传统加

工技术，激光选区熔化（SLM）和电子束熔化成形技术

（EBM）都为较成熟的增材制造技术[6]。但相对于激光选

区熔化技术，电子束熔化成形技术由于在真空环境下进

行，可防止试样氧化，使用粉末径粒要求相对较低，通过

电子束扫描预热，降低了温度梯度，具有热应力低、成形

件质量好等优点，被认为是目前最适合TiAl合金成形的

增材制造技术[7–9]。

目前，针对EBM加工的TiAl合金已有部分研究，在

EBM成形TiAl合金构件过程中，由于较快的冷却速度和

随后的循环热处理过程，片层晶团发生不同程度的退化

现象，伴以 α板条分解、γ晶粒的形成和B2相析出等过

程，最终得到的原始组织与传统的铸锻合金组织明显不

同[10–14]。γ-TiAl是一种金属间化合物，具有较高的脆性，

在增材制造过程中也很难实现完全致密，粉末粒径差异

及设备原因都有可能导致内部产生缺陷进而影响性

能[15]。Juechter[16]和 Wimler 等[17]通过对 Ti45Al4NbC 合

金和TNM合金加工工艺优化，使所生产的试样致密度大

于 99.5%。 Tang 等[18] 研究了 EBM 成形 Ti-45Al-7Nb-

0.3W合金的工艺参数，发现当电子束束流为8 mA时，成

形态合金存在层间结合不良的问题，许多区域并未连接，

呈长缝状，这些未连接区域的内部存在一些并未熔化的

颗粒。当合金的成分一定，材料的性能取决于其微观组

织，通过热处理，可以得到 4种典型的TiAl合金组织：全

片层组织、近片层组织、双态组织及近 γ组织[19–20]。其中，

双态组织兼具强度与室温塑性，综合力学性能最优。通

过在两相区热处理，可以获得双态组织，其形成涉及α到

γ的相变过程，当前针对EBM成形TiAl合金的相变过程

研究较少，对 α→γ转变开始的温度、转变起止时间、γ转

变量与热处理温度的关系等尚缺乏系统的研究，导致相

关合金热处理工艺参数的准确确定和组织性能调控缺乏

依据。为获得组织均匀且力学性能优异的零件，有必要

对EBM成形的TiAl合金试样进行热处理研究，明确其热

处理工艺。

本试验以电子束熔化成形技术制备的Ti48Al2Cr2Nb

（Ti4822）合金为研究对象，研究了合金在不同热处理工艺

下的微观结构及力学性能变化，并开展组织转变的动力学

分析，以期为完善EBM成形TiAl合金的热处理制度、推广

TiAl合金的应用提供一定的理论及数据参考。
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2　实  验

本试验的加工原料为采用等离子旋转电极雾化法制

备的Ti4822合金粉末，粉末粒径为45~150 μm，流动性为

29.8 s/50 g，其成分见表1，将其置于GE公司生产的A2X

型电子束熔化成形设备内，并抽真空，利用电子束作为能

量源将基板加热至 1080 ℃，然后对其进行选区熔化，加

工成Φ12 mm×80 mm 的圆柱形试棒，加工的主要参数

为：扫描速度 100 mm/s、电子束束流 12 mA，离焦电

流 0 mA，试棒轴向与水平方向垂直。

将加工的试棒沿径向切割成Φ12 mm×10 mm的圆

柱形试块，并将其置于KSL-1700X型高温电阻炉中进行

热处理，热处理制度如表 2所示。参考Ti-Al相图[21]（图

1），将试棒加热至 1360 ℃，到温后快速冷却至两相区

（1280、1260、1240 和 1220 ℃）保温不同的时间（5⁓

180 min）等温处理然后水冷至室温。

将热处理后的试样分别用 180#、400#、800#、

1000#、1500#砂纸打磨并用金刚石研磨膏抛成镜面，采

用体积比 5% HF+3% HNO3+92% H2O 溶液腐蚀后，用

VHK-600K 超景深显微镜和 S-3400 型扫描电子显微镜

观察试样微观形貌，采用 Image-Pro Plus软件对金相照

片中等轴 γ和片层组织的体积分数进行定量表征；采

用 X-pert 型 X 射线衍射仪进行物相分析, 以铜靶的 Kα

线作为 X 射线辐射光源 , 波长 λ为 0.154056 nm，采用

步进式扫描，步长 0.02°，扫描范围为 20°~90°；采用数

字显微硬度计测试试样热处理前后的硬度，载荷 50 

gf，保持时间 15 s。

3　结果与讨论

3.1　物相分析

图2为EBM成形态Ti4822合金试样及1280 ℃保温不

同时间后水冷试样的XRD图谱。试样的衍射曲线中出现了

较强的γ相（TiAl）衍射峰和α2相（Ti3Al）衍射峰，在1280 ℃保

温60 min的试样可观察到微弱的B2相衍射峰，说明热处理

前后的合金均以γ相和α2相为主。与未热处理的试样相比，在

1280 ℃保温5分钟后水冷的试样α2相衍射峰强度和数量显著

增加，而γ相衍射峰强度相对减弱。这说明保温5 min后水冷

试样的α相含量明显多于未处理试样。对比在1280 ℃保温

15、30和60 min合金试样的衍射图谱可知，随保温时间的延

长，α2相衍射峰强度呈逐渐下降趋势，这表明相含量逐渐下

降。由Ti-Al相图（图1）可知，Ti4822合金加热至1360 ℃得

到的全为单相α相，在冷却至1315 ℃以下开始析出等轴状的

γ相，继续冷却至1120 ℃，剩余的α相转变为共析的（γ+α2）片

层组织。本试验在1280 ℃保温，随着保温时间的延长，先共

析的等轴γ相含量逐渐增加，剩余的α相逐渐减少，导致α2相

含量降低。保温60 min水冷的试样可检索到B2相衍射峰，

文献[22–23]介绍，B2相为高温β相的低温有序相，通常沿晶

界分布，其形成与Cr、Nb元素的不充分扩散有关。当保温时

间至120 min时，B2相衍射峰消失，γ相含量稍多。

表1  Ti4822粉末的化学成分

Table 1  Chemical composition of Ti4822 alloy powder (wt%)

Al

33.6

Cr

2.61

Nb

4.85

Fe

0.037

C

0.017

N

0.009

O

0.015

Ti

Bal.

表2  EBM成形Ti4822合金热处理制度

Table 2  Heat treatment protocol for the EBM-formed Ti4822 

alloy

No.

1#⁓11#

12#⁓22#

23#⁓33#

34#⁓44#

Heating 

temperature/℃

1360

Holding 

temperature/℃

1280

1260

1240

1220

Holding time/

min

5，10，15，30，

45，60，75，90，

120，150，180

Type of 

cooling

Water-cooling

40      42      44      46     48      50     52
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图1  Ti-Al合金相图

Fig.1  Phase diagram (a) and enlarged view (b) of the Ti-Al alloy[21]
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3.2　显微组织分析

图3为EBM成形态Ti4822合金试样及1280 ℃保温

不同时间后水冷试样的显微组织。如图 3a、3b所示，未

处理合金试样由先共析的等轴 γ组织和共析的片层组织

（γ+α2）组成。对未处理试样的化学成分进行EDS测试，

其中Al元素的质量分数为32.12%，转换为原子分数约为

46%，Ti、Cr 和 Nb 的质量分数分别为 59.96%、2.21% 和

5.71%。

经过热处理后，合金组织的形貌及含量发生明显改

变。由于经过1360 ℃的高温加热过程，晶粒发生了明显

的长大，导致先共析的 γ组织和片层组织粗化，随着

1280 ℃保温时间的延长，等轴 γ组织的体积分数逐渐增

加，由3.90%增加至20.01%（图3c~3j），且在120 min左右

接近于最大值，说明此时α→γ转变基本结束，这与XRD

结果大致相同。

Hernandez等[24]的研究指出，EBM过程中熔池的尺

寸、温度、状态均会影响Al元素的分布，在富Al区，α2相

会逐渐溶解，同时促进球形 γ相生长；在贫Al区，α2相容

易集中分布，并在 γ晶界产生钉扎作用，从而形成 γ相条

带。有研究[25]指出TiAl合金B2相中Al元素的含量略低

于其理想成分，这表明 β晶粒与 β-γ TiAl合金成分相似。

γ组织按照形成温度和形貌分为两种，一种是在 γ+α两相

区形成的先共析 γ组织，其以等轴晶粒的形态集中分布

于 α相晶界处，如图 3f 所示。另一种 γ组织形成于

1120 ℃以下，与α2以片层的形态交替排布。将片层组织

放大后发现，在每一条α2片层的内部，均存在细小、弥散、

沿着与α2片层长轴呈一定角度平行排列的条状结构，如

图3k所示，分析此过程如下：随冷却温度降低，片层组织

内的α2片层的溶解度下降，处于过饱和状态，在其内部析

出 γ条状结构，由于此时的析出温度相对较低，γ条状结

构的尺寸很细，且无法长大，这也与Lin[26]的研究相符合。

图 4 为 EBM 成形态 Ti4822 合金试样水平截面的

TEM图片，图中可以观察到尺寸稍大的 γ晶粒。在EBM

熔化合金粉末的过程中，粉末经电子束熔化迅速液化又

凝固，产生大量的位错。如图 4a所示 γ晶粒内部存在大

量的位错。图4b能观察到片层厚度在150~240 nm之间

的 γ片层组织。图4c为 γ相的电子衍射花样，主斑点为 γ

相的[
-
1 1 0]带轴衍射。

3.3　相变动力学研究

采用金相定量分析法并借助 Image-Pro Plus软件，对

EBM成形的Ti4822合金在1220⁓1280 ℃保温5⁓180 min

得到的金相照片中等轴 γ组织的体积分数进行测量统

计，汇总的数据如图5所示：从图中可以看出，各温度下 γ

组织的转变量与时间的关系接近S型曲线，随着保温温

度的降低，γ组织的转变速度逐渐升高，平衡态转变量逐

渐增加；随着保温时间的增加，γ组织的转变速度先增加

后降低，在保温 120 min左右，转变接近平衡状态，先共

析 γ组织的体积分数变化很小或不再变化。

参考Ti-Al相图（图1b），根据杠杆定理，可以计算出

1220、1240、1260和 1280 ℃平衡状态下等轴 γ组织的体

积分数分别为：49.1%、39.5%、28.9%和 17.3%，本试验采

用金相法统计的最终转变量分别是 53.32%、35.35%、

24.30%和20.01%，两者比较符合。

在两相区，α→γ转变可以参照扩散性脱溶相变的动

力学模型进行分析，影响相变速度的因素主要有Ti、Al

原子间的扩散速度和相变的驱动力大小，其中，随着转变

温度降低，Ti、Al原子间的扩散速度降低，由于等温温度

较高，对扩散速度的影响较小，当等温温度越低，相变驱

动力越大，因而α→γ转变速率越快。该过程中转变量与

时间的关系可以用Avrami方程描述，其表达式为：

f = 1– exp ( –ktn ) （1）

式中，ƒ表示转变量，t表示转变时间，k为速率常数，n表

示Avrami指数。

将上述不同温度下的转变量与时间的关系曲线更改

坐标系绘制，将 f–t 坐标系更改为 lg [ ln (
1

1–f
) ] – lg t 坐

标，将曲线转换为直线，并进行拟合，得到的结果图 6

所示。

由拟合结果可知，1220⁓1280 ℃等温对应的直线拟

合度R2依次为0.96208、0.98164、0.99801和0.98433，整体

拟合度良好。将Avrami方程做适当变换，得到等式：

f = 1– exp ( –2.06 × 10–2t0.38 ) （1220 ℃） （2）

f = 1– exp ( –8.92 × 10–3t0.43 ) （1240 ℃） （3）

f = 1– exp ( –9.09 × 10–3t0.38 ) （1260 ℃） （4）

f = 1– exp ( –1.94 × 10–3t0.53 ) （1280 ℃） （5）

由图7可知，随着保温温度的降低，先共析γ组织的转

图2  EBM成形态Ti4822合金试样及1280 ℃保温不同时间后水冷

试样的XRD图谱

Fig.2  XRD patterns of the EBM-formed Ti4822 alloy specimens and 

water-cooled specimens after holding at 1280 ℃ for different 

holding times
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变速度逐渐加快。在两相区，α→γ转变可以参照扩散型脱

溶相变的动力学模型进行分析。影响相变速度的因素主要

有溶质原子的扩散速度和相变的驱动力。溶质原子扩散速

度的大小取决于Ti、Al原子本身及其所处体系的温度和压

a

5 µm 250 µm

250 µm250 µm

250 µm 5 µm

250 µm

b c

d e f

g h i

j k

γ strip structures

α2+γ 

γ 

Equiaxed γ grain

α2+γ lamellar colony

α2+γ lamellar colony

γ 

图3  EBM成形态Ti4822合金试样及1280 ℃保温不同时间后水冷试样的显微组织

Fig.3  Microstructures of the EBM-formed Ti4822 alloy specimens and water-cooled specimens after holding at 1280 ° C for different holding 

times: (a – b) as-built, (c – d) 1280 ℃/5 min, (e – f) 1280 ℃/30 min, (g) 1280 ℃/60 min, (h) 1280 ℃/120 min, (i) 1280 ℃/150 min,               

(j) 1280 ℃/180 min, and (k) magnification of the lamellar phase
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图4  EBM成形态Ti4822合金的TEM照片及电子衍射花样

Fig.4  TEM images (a–b) and electron diffraction pattern (c) of EBM–formed Ti4822 alloy
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力。在等温过程中，温度是影响扩散速度的主要因素，本试

验在 1220~1280 ℃的高温下进行，且等温温度差仅为

20 ℃，溶质原子扩散速度变化不大，故α→γ转变速度主要

由相变驱动力决定。随着等温温度降低，过冷度增大，相变

驱动力增加，因而α→γ转变速度加快。

3.4　力学性能

图8为EBM成形态Ti4822合金试样及1280 ℃保温

不同时间后水冷试样的显微硬度。EBM成形态合金的

显微硬度为257 HV0.1，经过热处理，所有试样的显微硬度

均有显著提升，保温5 min的试样显微硬度最高，为506 HV0.1。

结合XRD衍射图谱可知，保温 5 min的试样α2相含量最

多。相对于 γ相，α2是一种硬度和脆性较高的相[27]，能够

起到第二相强化的效果。同时由于保温时间较短，片层

组织晶粒尺寸细小，起到细晶强化的效果，两种强化机制

共同作用，提高了试样的显微硬度。随着保温时间的延

长，先共析等轴 γ相逐渐增多，但是变化较为缓慢，而且

此时晶粒粗化并不明显，试样的显微硬度总体呈缓慢下

降趋势，但是变化不大。保温 120 min，各相成分基本稳

定。继续延长保温时间，试样的显微硬度下降明显，保温

180 min的试样显微硬度为 366 HV0.1。这是由于随保温

时间增加，片层组织持续生长，晶粒尺寸增大，其内部片

层粗化，晶界密度降低，晶界原子扩散的阻力减小，使得

试样显微硬度下降。

4　结  论

1）EBM 成形的 Ti4822 合金加热至 1360 ℃后在

1280 ℃保温的过程中发生α→γ转变，随着保温时间增加，γ

相含量逐渐增加，等轴 γ组织的体积分数由3.90%增加至

20.01%，保温120 min后，等轴γ组织的体积分数接近平衡

状态，此时α→γ转变基本结束，各相成分趋于稳定。

2）在α→γ转变过程中，随着保温时间增加，转变速度先增

加后降低。随着保温温度由1280 ℃降低至1220 ℃，转变速度

逐渐升高，平衡态γ组织的转变量从20.01%增加至53.32%。α

→γ转变过程动力学关系可用Avrami方程预测，其中k值在    

–1.94×10−3~ –21×10−3变化，n在0.38~0.53间变化。

图8  EBM成形态Ti4822合金试样及1280 ℃保温不同时间后水冷

试样的显微硬度

Fig.8  Microhardness of the EBM-formed Ti4822 alloy specimens 

and water-cooled specimens after holding at 1280 ℃ for 

different holding times

图5  不同温度保温先共析 γ组织体积分数随时间的变化

Fig.5  Change in volume fraction of the first eutectic γ -phase with  

holding time

图6  不同保温温度下动力学方程的拟合值与试验值

Fig.6  Fitting values and experimental values of  kinetic equations at 

different holding temperatures
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图7  EBM成形的Ti4822合金在两相区等温转变的TTT图

Fig.7  TTT diagram of isothermal transition in the two-phase region 

of the EBM-formed Ti4822 alloy

R2

1280 ℃
0.98433
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3）对1280 ℃保温不同时间后合金的显微硬度进行测

试。保温5 min的合金试样显微硬度最高为506 HV0.1，随着

保温时间的延长，合金的显微硬度逐渐下降，保温180 min

试样的显微硬度为366 HV0.1。  
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Isothermal Transformation Curve and Mechanical Properties of Ti48Al2Cr2Nb Alloy 

Prepared by Electron Beam Melting after Heat Treatment 

Liu Kai, Li Zhongwen, Gao Yuxiang, Yang Dongye, Yang Qi
(School of Materials Science and Engineering, Shanghai University of Engineering Science, Shanghai 201620, China)

Abstract: The Ti48Al2Cr2Nb(Ti4822) alloy specimens were processed by electron beam melting (EBM) technique and heat-treated. The 
microstructure and mechanical properties of the alloy were investigated by ultra-depth microscope, scanning electron microscope, X-ray 
diffractometer and microhardness tester. The kinetics of microstructure transformation was also analyzed. The EBM-formed Ti4822 alloy 
undergoes an α→γ transition after heating to 1360 ℃ and holding at 1220–1280 ℃. With the decrease in holding temperature, the transformation 
rate gradually increases, and the transformation of equiaxed γ phase increases from 20.01% to 53.32%. As the holding time increases from 5 min 
to 180 min, the transition rate first increases and then decreases. The kinetic relationship of the α→γ transition could be predicted using the Avrami 
equation: f = 1– exp ( –ktn ), for which k varies from –1.94×10−3 to –21×10−3 and n varies from 0.38 to 0.53. The microhardness of alloys held at 

1280 ℃ is tested for different times, and that of alloy specimen held for 5 min reaches 506 HV0.1.
Key words: electron beam melting; heat treatment; Ti48Al2Cr2Nb alloy
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