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摘 要：针对 Ti150 近 α 钛合金热变形工艺，研究了变形温度 970~1 040℃，应变速率 10-3~1 s-1，变形量 60%的热变
形行为以及组织演变规律。 分析了真应变、变形温度与应变速率等参数对流动应力的影响规律，基于应力-应变曲线数
据建立了考虑应变补偿的 Arrhenius 本构方程，并构建了基于 Prasad 判据的热加工图。 结果表明，Ti150 合金在不同温
度区间流变应力对速率的响应有着明显的差异 ，变形温度越高 ，较高应变时 ，峰值应力下降幅度对变形速率越敏

感 ，且在高应变速率时发生不连续屈服现象 ，计算的变形激活能为 919 kJ/mol，建立的考虑应变补偿的 Arrhenius
本构模型预测误差 AARE=6.53%， 相关系数 R=0.985 6， 模型预测精度较高； 热加工图表明最优工艺参数范围为温度
970~1 010℃，应变速率 10-2~1 s-1。利用光镜(OM)及电子背散射衍射(EBSD)等技术手段，分析试样的微观组织特征。结果
表明，应变速率对组织演变路径具有决定性作用，高应变速率时，剧烈的塑性变形导致位错快速增殖，变形储能成为驱

动相变的核心因素，但由于热激活时间不足，组织重构受限；低应变速率时，充分的热激活条件促使扩散机制主导相变

进程，位错通过动态回复 / 再结晶逐步释放畸变能，最终实现组织稳态化。
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Abstract： The hot deformation behavior and microstructure evolution of a Ti150 near-α titanium alloy were investigated at
deformation temperatures ranging from 970~1 040 ℃ , strain rates ranging from 10-3~1 s-1, and a deformation amount of
60%. The influences of the true strain, deformation temperature, and strain rate on the flow stress were analysed. On the
basis of the stress-strain curve data, an Arrhenius constitutive equation considering strain compensation was established, and
a hot working map based on the Prasad criterion and criterion was constructed. The results show that the response of the
flow stress to the strain rate of the Ti150 alloy varies significantly across different temperature ranges. The higher the
deformation temperature is, the more sensitive the peak stress drop is to the deformation rate at higher strains.
Discontinuous yielding is observed at high strain rates. The calculated activation energy for deformation is 919 kJ·mol-1.
The prediction error of the established Arrhenius constitutive model considering strain compensation is AARE=6.53%, and
the correlation coefficient R is 0.985 6, indicating high prediction accuracy. The hot working map indicates that the optimal
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process parameter range is a temperature range of 970 to 1 010 ℃ and a strain rate of 10-2 to 1 s-1. The microstructure
characteristics of the samples were analysed via optical microscopy (OM) and electron backscatter diffraction (EBSD). The
results show that the strain rate plays a decisive role in the microstructure evolution path. At high strain rates, intense
plastic deformation leads to rapid dislocation proliferation, and deformation energy storage becomes the core factor driving
phase transformation. However, owing to insufficient thermal activation time, microstructure reconstruction is limited. At
low strain rates, sufficient thermal activation conditions promote the diffusion mechanism to dominate the phase
transformation process, and dislocations gradually release distortion energy through dynamic recovery/recrystallization,
ultimately achieving microstructure stabilization.
Key words： Ti150; hot compression test; constitutive equation; hot processing map; hot deformation behavior

钛合金因其具有高比强度、高热稳定性和优异
的耐蚀性被广泛应用于航空发动机的结构组件 [1]。
近 α 型 Ti150 钛合金是国内在 IMI834 钛合金的基
础上研制出的牌号， 具有出色的高温蠕变抗力、疲
劳强度和良好的损伤容限特性，被广泛应用于发动
机压气机盘和叶片等关键部位，是研制较早且被广
泛应用的 600℃高温钛合金[2-3]。 热加工通过控制热
变形参数，如温度、应变速率、变形量等可有效调控
合金的显微组织，进而获得满足服役要求的力学性
能。 在热变形过程中钛合金会发生动态回复、动态
再结晶等一系列复杂的组织演化过程，直接影响产
品的最终组织形态与性能。 因此，深入研究钛合金
的热变形行为与组织演化规律，对于制定合理的加
工工艺参数、 获得理想的组织结构和性能至关重
要 [4-6]。 而通过热模拟压缩实验可以获得材料在不同
变形温度、 应变速率和变形程度下的真应力-应变
曲线，从而推导建立材料的本构模型，进而用来描
述高温塑性变形过程中金属材料的流变应力与热

变形参数(变形温度、应变速率及变形程度)或材料
状态参数(位错密度、 晶粒尺寸及亚晶粒尺寸等)之
间关系的函数，同时计算出变形激活能，绘制热加
工图，优选的热加工工艺窗口可以很好地指导工艺
改进[7-10]。
研究者们在探究钛合金热变形行为过程中建

立了不同的本构模型，如崔军辉等[11]建立了 TB6 钛
合金的 Arrhenius型双曲正弦本构模型， 为 TB6 钛
合金塑性加工过程控制和数值模拟提供了基础；王
哲君等[12]基于分段外推饱和模型和改进的 Voce 模
型分别构建了 Ti2448合金在温变形高、低应变速率
下的流动应力模型，模型平均相对误差小于 5%，能
够有效预测 Ti2448 合金在温变形过程中的流动应
力；Jiang 等 [13]建立了 Ti-55511 钛合金在 β 相区基
于位错密度的本构模型，相关系数达 0.992 9，可准
确描述材料的流变行为；Wanjara 等 [14]针对 IMI 834
在 α+β两相区及 β单相区的等温热加工过程，提出
了将流变应力表示为应变速率和温度函数的本构

方程，并建立了双曲正弦流变应力模型，计算的 α+

β 两相区及 β 单相区的表观激活能分别为 703 和
153 kJ/mol。
热加工图被广泛用于各类合金材料的热加工性

研究，用于分析材料在不同变形条件下的变形机制，
优选热加工过程中的工艺窗口， 使得工艺避开失稳
区，从而调控材料热变形过程微观组织与性能。研究
者们通过热加工图研究了各种钛合金较优的变形工

艺窗口及变形机制，为热变形工艺的制定提供了基础，
如 Lei 等 [15]构建了 Ti-5Al4Zr8Mo7V 合金在应变为
0.25、0.50和 1.00时的热加工图，发现峰值功率耗散系
数主要发生在低应变速率下(10-3~10-1 s-1)， 而失稳区
主要发生在较高应变速率(10-1~1 s-1)和应变为 0.25和
0.50的区域；应变为 1时，新的失稳区域发生在 10-3~
10-2 s-1/775~780℃和 1.8×10-3~1.8×10-2 s-1/815~835℃
区域，主要的失稳机制为局部流变。 Wang等[16]通过热

加工图优选了Ti-6.5Al-3.5Mo-1.5Zr-0.3Si 在 β 锻和
近 β 锻时的工艺参数，同时研究证明近 β 锻造主要
变形机制为超塑性，而 β 锻造时的主要变形机制为
动态再结晶。 Balasundar 等[17]发现双态组织 IMI 834
合金在 850~925℃和应变速率 10-1~1 s-1范围的失稳
区域内会出现剪切带；潜在加工区有两个 ，一个是
准超塑性区域 (925~975℃，应变速率 10-3~10-2 s-1)，
材料在此区域发生连续动态再结晶(continuous dy-
namic recrystallization, CDRX)或片状 α组织的球化；
另一个是 β相的不连续动态再结晶(discontinuous dy-
namic recrystallization, DDRX)区域(980~1 020 ℃，
应变速率 10-2~10-1 s-1)。
钛合金材料热变形过程中的组织演变对变形温

度、应变速率和变形量等热变形工艺参数敏感，不同
条件变形时材料内部会发生加工硬化、片层 α 相动
态球化、动态再结晶和动态回复等，从而导致流变软
化、不连续屈服等。 Wanjara 等[18]发现 IMI 834 合金
在 α+β 两相区的变形会使转变后的 β 晶粒中片状
α相发生形变，且两相均未发生再结晶；而在 β 相区
变形过程中，在变形拉长的 β 相周围形成动态再结
晶晶粒，呈现项链状结构，变形过程中的组织差异
导致流变软化行为表现出显著差异。 为进一步研究
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IMI 834 合金的动态再结晶行为， 发现在静态再结
晶之后可完全实现晶粒细化和均匀化，应变速率的
增加促进了再结晶的发生[19]。 变形过程中材料内部
亚结构对 IMI 834 合金的组织演变产生显著影响，
Wang等[20]发现 IMI 834合金在 1 050℃下以应变速
率 10-2和 10-1 s-1压缩至总应变 0.2 后， 片状结构发
生了粗化，较高应变速率变形时发生了回复，原始
微观组织中的亚晶界和随机位错环被位错阵列和

网络的形成所“取代”，位错类型以 a型为主，同时存
在少量 a+c 型位错；a+c 型位错作为 a 型位错滑移
的障碍，导致位错网络的形成；残留相和硅化物对
位错滑移表现出显著阻力，导致位错在残留相附近
堆积并形成小角度亚晶界，促进位错网络和亚晶界
的形成。 不同应变速率导致的亚结构差异表明，锻
造速度将影响 IMI 834合金的显微组织演变。
国内外研究者们对钛合金热变形过程中的应

力-应变曲线、热加工图、组织演变等均开展了相关
研究。尽管针对 Ti150合金的研究取得了一定成果，
但目前对该合金热变形行为的系统研究还比较少，相
关热变形系统理论仍需进一步阐明和探究：如热加
工参数与组织性能对应关系缺失，现有文献多集中
于锻后热处理工艺及其组织性能研究，对热变形过
程中的动态再结晶、 相变行为的量化研究还比较
少。 而 Ti150合金作为一种在600℃下具有优异的
高比强度、 蠕变抗力和热稳定性的高温钛合金材
料，随着航空发动机功率提升，锻件尺寸增大导致
心部与边缘变形不均匀性加剧，极易引发微织构和
性能波动，为了解决上述问题，亟需通过研究 Ti150
钛合金的热变形行为以求量化控制解决上述问题。
本研究通过等温热模拟压缩实验， 研究了近 α 型
Ti150合金在变形温度为 970~1 040℃，应变速率为
10-3~1 s-1， 变形量为 60%时的流变行为以及组织演
变规律，建立了考虑应变补偿的 Arrhenius双曲正弦
本构模型， 获得了变形激活能， 绘制了基于 Prasad
判据的热加工图， 给出了热加工工艺优选窗口，并
利用 EBSD 等表征手段分析其热变形行为及内在
机制， 相关研究结果为 Ti150合金热变形工艺制订
提供了理论指导。

1 实验材料与方法
实验采用的原材料为西部超导生产的 φ230 mm

Ti150 合金棒材，其化学成分如表 1 所示，经金相法
测定的相变点为 1 055℃。 棒材显微组织如图1 所示，
初始组织为双态组织，即在 β转变基体上分布着 30%
~40%的等轴状初生 α相，尺寸约为 20~30 μm。

沿棒材轴向在 R/2 处切取 φ8 mm×12 mm 的试
样， 在 Gleeble-3500 热/力模拟试验机上进行等温
热压缩试验，变形温度分别为 970、1 000、1 020 和
1 040℃，应变速率分别为 10-3、10-2、10-1和 1 s-1，变形
量为 60%。 压缩前在试样两端涂抹润滑剂，并在试
样与压缩台之间垫上钽片以降低端面的摩擦力影

响。 以 10℃/s的升温速率对试样进行加热，升温至
变形温度后保温 3 min后进行压缩。 变形完成后，立
即进行水淬处理以保留高温变形的显微组织[21-22]，热
模拟压缩实验工艺过程如图 2所示。

将热模拟压缩后的试样用电火花线切割机沿压

缩方向切为两半，然后对试样表面依次用 240#、400#、
600#、800#、1000#、1500#、2000#、3000# SiC 砂纸打
磨，直至试样上细痕方向一致，且表面较光亮。 随后
用司特尔 DPF-1型电解抛光仪对打磨好的试样进行

图 1 φ230 mm 规格 Ti150 合金锻棒显微组织
Fig.1 Microstructure of φ230 mm Ti150 alloy forging billets

图 2 热压缩试验过程示意图
Fig.2 Schematic diagram of the thermal compression test

process

表1 Ti150合金化学成分
Tab.1 Chemical composition of Ti150 alloy

(mass fraction/%)
Element Al Sn Zr Mo Nb Si O C Fe N H Ti

Content 5.62 3.9 3.3 0.51 0.70 0.32 0.09 0.05 0.01 0.01 0.000 6 Bal.
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图 3 Ti150 钛合金不同条件下的应力-应变曲线：(a) 970℃; (b) 1 000℃; (c) 1 020℃; (d) 1 040℃
Fig.3 Stress-strain curves of Ti150 titanium alloy under different conditions: (a) 970℃; (b) 1 000℃; (c) 1 020℃; (d) 1 040℃

抛光，所用电解液体积比 CH3OH∶C4H9OH∶HClO4=12∶
7∶1，温度 5℃，电压 35 V，时间 30 s。 对抛光后的试
样表面进行电解抛光，获得表面形貌并去除表面应
力层，其用于背散射电子衍射(EBSD)分析；对抛光
后的试样表面采用抛光布进行机械抛光，随即采用
腐蚀液体积比 HCl∶HF∶H2O=1∶1∶12 获得显微组织，
用于进行金相(OM)分析。EBSD测试过程中加速电压
为 20 kV，扫描步长为 0.25 μm，扫描结果采用 Aztec
Crystal软件进行处理。

2 实验结果及讨论
2.1 真应力-应变曲线
图 3为 Ti150合金在不同变形温度和应变速率

变形时的真应力-应变曲线。 应力-应变曲线的变化
是变形过程中加工硬化和动态软化竞争的结果，其
中加工硬化是由位错密度增殖导致的，动态软化是
由动态回复或动态再结晶导致的 [23]。 变形初期(ε＜
0.05)，随应变的增加，应力迅速增加并达到峰值，然
后，随应变进一步增加至 0.8，真应力-应变曲线呈
现出 2 种特点：①应力保持不变，没有发生软化，达
到一个平稳状态；②应力迅速下降，发生了显著的
屈服，然后基本保持稳定，这种现象也成为不连续
屈服现象 (discontinuous yield phenomenon, DYP)。
DYP 的发生通常被认为和合金晶界处的可动位错
密度有关，位错从晶内向晶界处运动的过程中在晶界处
塞积形成固定位错，导致应力增加，当位错密度达
到一个临界值时，固定位错转变为可动位错，应力

显著下降，从而发生 DYP[24]。 从图 3可以看出，在试
验变形温度范围内， 当应变速率较高为 10-1和 1 s-1

时，Ti150 合金容易发生 DYP； 当应变速率较低为
10-2和 10-3 s-1时，合金基本上不发生流变软化；当应变
速率由较低的 10-2和 10-3 s-1向较高的 10-1和 1 s-1变
化时， 合金随着应变速率的升高有逐步发生流动软
化的趋势。
理论上，当试样两个端面无接触摩擦力时，试样

变形方向与应力方向一致，此时测得的真应力-应变
曲线可以真实地反映材料的本构属性， 从外观上看
压缩后的试样仍为标准的圆柱形；然而实际上，热压
缩过程中由于端面接触摩擦力的作用， 热压缩后的
试样侧面呈现出鼓状特征， 摩擦作用会对相关应力
值产生影响。 热模拟压缩实验中钽片和润滑剂可以
一定程度上降低试样与端面间的摩擦作用， 但不能
完全消除，由于摩擦力的作用，试样端部的金属流动
会受到明显约束， 这种约束作用会随着变形量的增
大而愈加显著。 因此，为了获取更精确的真实应力-
应变曲线，需要对实验获得的真实应力-应变曲线进
行摩擦修正[25]。 图 4 给出了试样在热压缩变形前后
的尺寸示意图， 图中 H0和 h 为试样变形前后的高
度，R0为初始半径，RM为试样变形后的最大半径，RT

为变形试样顶部的半径， 试样两个端面的接触界面
附近的金属流动速度减缓， 而试样中心区域的金属
则保持较快的流动速度， 这种不均匀的流动状态导
致试样在压缩过程中侧面产生明显的鼓肚， 如图 4
圆弧位置所示。
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式中，P 和 σ 为摩擦修正前后的真应力；m 为摩擦
系数。 R和 H通过下式计算获得:

R=R0exp(-ε/2) (3)
H=h0exp(-ε) (4)

m和 b可以通过以下方程计算得到：

m= Rf

h × 3 3■ b
12-2b (5)

b=4× RM-Rf

Rf
× h
h0-h

(6)

式中，Rf为试样变形后的平均半径；Rf和 RT可以通

过式(7~8)计算得到[24]：

Rf=R0
h0
h■ (7)

RT= 3×h0h ×R
2

0-2R
2

M■ (8)

通过式(2~8)可以计算出经过摩擦修正后的不
同变形条件的真应力，修正后的曲线如图 5所示。可
以看出，随温度的升高，摩擦的影响减小；随应变速
率的增加，摩擦的影响增大。 这是由于温度升高，材
料变形趋于均匀的能力增强， 更加均匀的变形使摩
擦所带来的影响也有所降低； 变形的不均匀性随着

应变速率的增大而变得更加显著， 摩擦的影响更为
明显。
图 6为变形温度和应变速率对 Ti150 合金峰值

应力的影响。 从图 6a 中可知， 当应变速率≥10-2 s-1

时，随变形温度的增加，峰值应力显著降低，应变速
率越高，下降速度越快；当应变速率＜10-2 s-1时，随变
形温度的增加，峰值应力变化不大，应变速率的变化
对峰值应力影响不大。 从图 6b中可知，随应变速率
增加，峰值应力增加。
2.2 本构方程建立

Sellars 和 Tegart 提出的双曲正弦 Arrhenius 本
构模型在描述材料高温变形行为方面具有广泛应

用。 该模型通过 Zener-Hollomon 参数(Z 参数)建立
了流动应力与热力学参数(温度、应变速率)之间的
定量关系[27]：

Z=ε�exp Q
RT( )=f(σ) (9)

式中， ε�为应变速率，s-1；T 为变形的绝对温度，K；R
为理想气体常数，8.314 J/(mol·K)；Q 为热变形激活
能，kJ/mol。 根据应力水平的不同， f(σ)可表示为[28]：

P
σ = 8bRH

· 1
12 + H

Rb( )
2[ ]

3
2

- H
Rb( )

3

- m
24 3■

e
-b2

e
-b2 -( )1

■
|
|
||
■
|
|
||
■

■
|
|
||
■
|
|
||
■

(2)

本研究采用 Roebuck 等[26]提出的鼓度系数(bar-
reling coefficient)来量化摩擦对材料流变应力的影
响，该系数的数学表达式为：

B= hR
2

M

H0R
2

0

(1)

式中，B为鼓度系数。通过对不同变形条件下的鼓度
系数进行计算(表 2)，对实验测得的流变应力-应变
曲线进行系统修正。 根据 upper-bound理论，经摩擦
修正后的流变应力可表示为：

表2 不同变形条件下鼓度系数B的值
Tab.2 Values of the barreling coefficient B under different

deformation conditions

Strain rate/s-1
Deformation temperature/℃

970 1 000 1 020 1 040

10-3 1.09 1.05 1.05 1.05

10-2 1.12 1.13 1.08 1.05

10-1 1.14 1.14 1.07 1.05

1 1.13 1.15 1.05 1.05

图 4 试样热压缩变形前后示意图
Fig.4 Schematic diagrams of the samples before and after thermal compression deformation
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图 5 Ti150 钛合金摩擦修正前后的应力-应变曲线：(a) 970℃; (b) 1 000℃; (c) 1 020℃; (d) 1 040℃
Fig.5 Stress-strain curves of the Ti150 titanium alloy before and after friction correction: (a) 970℃; (b) 1 000℃; (c) 1 020℃;

(d) 1 040℃

图 6 变形温度和应变速率对 Ti150 合金流变应力的影响：(a)变形温度；(b)应变速率
Fig.6 Effects of deformation temperature and strain rate on the flow stress of the Ti150 alloy: (a) deformation temperature;

(b) strain rate

f(σ)=
A1σ

n1 , (ασ＜0.8)
A2exp(βσ), (ασ＞1.2)
A[sinh(ασ)]n, (all σ

■
|
|
|
||
■
|
|
|
||
■ )

(10)

式中，A、A1、A2、n1、n、α 和 β 均为材料常数， 且满足
α=β/n1。 应力指数 n 和激活能 Q被定义为[29]：

n= ∂lnε�
∂ln[sinh(ασ)]
{ }

T

(11)

Q=R ∂lnε�
∂ln[sinh(ασ)]
{ }

T

∂ln[sinh(ασp)]
∂ 1

T( ){ }
ε�

(12)

通过计算得到 Ti150 合金在 α+β 相区的特征参数
为： n1=3.89，β=0.078，n=2.80，k=39.5，lnA=82.7，如图
7 所示，则 α=β/n1=0.02 MPa-1，A=8.55e35，α+β 相区热
激活能 Q=Rnk=919 kJ·mol-1。 因此， Ti150 合金在
α+β相区的本构模型可以表示为：

ε�=8.55e35[sinh(0.02σ)]2.80exp - 919 000RT( ) (13)

传统的双曲正弦模型中，n、α、lnA、Q 等 4 个参
数通常被认为是恒定不变的常数， 但在本研究中双
曲正弦本构模型建立时， 发现这 4个参数随着真应
变的变化而显著变化， 因此有必要将应变对各参数
的影响也考虑进来， 考虑应变效应之后的双曲正弦
本构模型能够显著提高其预测精度。
将 4 个参数 n、α、lnA、Q 随着真应变的变化规

律曲线进行了分析， 发现其相互关系符合多项式拟
合规律，如图 8所示，相关钛合金本构建立文献中也
有类似报道[30-31]，经拟合，发现六次多项式最为合适，
因此， 最终选用六次多项式拟合方法进行应用 。
Ti150 本构模型中的材料常数可写成式(14)所示的
六阶多项式函数， 并对材料常数进行了多项式拟
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表3 不同应变下的多项式拟合材料常数
Tab.3 Material constants of polynomial fitting under different strains

Constant P B0 B1 B2 B3 B4 B5 B6

n 2.479 3 3.805 8 -29.339 8 87.255 6 -135.070 4 108.318 5 -35.223 9

α 0.027 48 0.005 7 -0.134 7 0.859 3 -1.897 7 1.823 3 -0.652 3

lnA 101.261 3 -7.838 1 -847.879 3 4 519.181 9 -9 561.689 0 9 057.321 5 -3 200.133 9

Q 1 124.579 9 -56.431 1 -9 369.065 3 49 572.084 8 -104 617.167 0 98 975.223 8 -34 964.229 4

图 8 Ti150 钛合金不同应变下材料常数的多项式拟合：(a) n; (b) α; (c) lnA; (d) Q
Fig.8 Polynomial fitting of material constants of Ti150 titanium alloy under different strains: (a) n; (b) α; (c) lnA; (d) Q

图 7 Ti150 钛合金的线性拟合结果：(a) σ-lnε� ; (b) lnσ-lnε� ; (c) ln[sinh(ασ)]-1 000/T; (d) ln[sinh(ασ)]-lnε� ; (e) lnZ-ln[sinh(ασ)]
Fig.7 Linear fitting results for the Ti150 titanium alloy: (a) σ-lnε� ; (b) lnσ-lnε� ; (c) ln[sinh(ασ)]-1 000/T; (d) ln[sinh(ασ)]-lnε� ;

(e) lnZ-ln[sinh(ασ)]

合，如图 7所示，拟合获得的系数如表 3所示。
P=B0+B1ε+B2ε2+B3ε3+B4ε4+B5ε5+B6ε6+… (14)

式中，P 分别代表不同应变下的多项式拟合的材料
常数 n、α、lnA、Q。

因此， 考虑应变补偿效应的 Ti150 钛合金的本
构方程如下：

σ= 1α ln Z
A( )

1
n

+ Z
A( )2n +1[ ]

1
2{ } (15)
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为进一步验证本构模型的准确性，用统计学分析
指标如相关系数(R2)和平均相对误差绝对值(average
absolute relative error, AARE) 来分析模型的预测精
度，R2和 AARE的计算公式如下：

R2= Σ
n

i=1 (Ei-E�)(Pi-P�)

Σ
n

i=1 (Ei-E�)
2
Σ

n

i=1 (Pi-P�)
2■

(16)

AARE(%)= 1n

n

i=1
Σ Ei-Pi

Ei
×100 (17)

式中，E 为实验测得的原始值；P 为通过本构模型获

得的预测值； E�和P�分别为 E 和 P 的平均值；n 为实
验数据的总个数。R2和 AARE通常用来反应实验值
和预测值的预测精度。 图 9 为 Ti150 钛合金两相区
流变应力预测值和值的相关性。通过计算可知，两相
区流变应力的 R2=0.985 6，AARE=6.53%，说明该本
构模型具有较高的预测精度。

2.3 热加工图
基于动态材料模型 (dynamic material model,

DMM)理论，本研究建立了 Ti150 合金的热加工图，
以确定其最佳热加工参数范围。根据 DMM 理论，
材料在热变形过程中吸收的总能量 P 可分解为两
部分[32]：

P=σε�=G+J=
ε�

0∫σdε�+
G

0∫ε�dσ (18)

式中，G 代表能量耗散量，主要转换为热能；J表示耗

散协量，与微观组织演变有关；ε�为应变速率，σ 为流
变应力。在恒定温度和应变条件下，应变速率敏感指
数 m和耗散协量 J存在如下关系[33]：

J=
G

0∫ σ
K( )

1
m

dσ= m
1+m σε� (19)

式中，功率耗散率 η 是热变形过程中组织变化所消
耗的能量占总耗散能量的比例，η 值越大， 塑性越
好。 η可表示为：

η= J
Jmax

= 2m
1+m (20)

基于 Prasad 失稳准则对材料热变形过程中的
流变失稳进行评判，判据如下：

ξ(ε� )=
∂ln m

m+1( )
∂lnε�

+m＜0 (21)

式中，ξ(ε� )为无量纲参数，是应变速率和变形温度的
函数。 基于 Prasad 判据，将失稳图叠加在功率耗散
图上， 绘制的真应变为 0.2、0.4、0.6、0.8 时热加工图
如图 10 所示。 通常认为，η＞0.5 时材料容易发生动
态再结晶，有利于材料的加工；当 ξ＜0 时，材料容易
发生失稳，如形成绝热剪切带、开裂等。
如图 10 所示，当应变为 0.2 时，热加工图中存

在 2个失稳区， 即温度 970~980℃， 应变速率 3.6×
10-1~1 s-1和温度 1 030~1 040℃，应变速率 10-1~1 s-1；
峰值耗散区主要有 2个，即温度 970~980℃，应变速
率 2×10-2~8×10-2 s-1和温度 995~1 015℃， 应变速率
9×10-4~1.5×10-3 s-1，如图 10a 所示；当应变增加到 0.4
和 0.6 时，失稳区减小，如图 10b 和 c 所示；当应变
增加至 0.8 时， 热加工图中有 2 个失稳区， 即温度
970~990 ℃，应变速率 8×10-2~1 s-1 和温度 1 020~
1 040℃，应变速率 8×10-2~1 s-1；峰值耗散区有 2 个，
即温度 970~980℃，应变速率 1.8×10-2~1.1×10-1 s-1以
及温度 990~1 010℃，应变速率 3.6×10-1~1 s-1，如图 10d
所示。综上，最优工艺参数范围为温度 970~ 1 010℃，
应变速率 10-2~1 s-1。
2.4 组织演变规律
图 11为 Ti150 合金热压缩变形后的显微组织。

当应变速率恒定时，等轴 α 相体积分数随变形温度
提高逐渐降低，表明高温驱动 α→β 相变过程，导致
等轴 α 相向原始 β 相进一步转变； 相同变形温度
下，初生 α 相含量随应变速率降低而增加，同时片
层次生 α 相转变为针状的马氏体相，这一方面可归
因于变形时间的增加促进了 α 相的再结晶，另一方
面与应变速率导致的温度场变化有关。如图 11a1所
示，当应变速率为 1 s-1时，970℃变形组织中的等轴
α相被拉长，片层 α相也发生明显的弯曲扭折；如图
11b1 所示，变形温度升高至 1 000℃，片层 α 相的
形貌变化不大， 但等轴 α 相含量有所降低； 如图
11d1 所示，温度提升至到 1 040℃，等轴 α 相含量
降低至 10%以下，组织中出现针状 α′马氏体。 其他
应变速率条件下， 显微组织随变形温度的演变规律
相似。此外，不同的变形温度区间变形组织的演变
规律对应变速率响应也存在差异： 如图 11a1~a4,

图 9 Ti150 钛合金预测和实验流变应力之间的相关性
Fig.9 Correlations between the predicted and experimental flow

stresses for the Ti150 titanium alloy
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图 10 不同应变量下的热加工图：(a) ε=0.2; (b) ε=0.4; (c) ε=0.6; (d) ε=0.8
Fig.10 Hot processing maps under different strains: (a) ε=0.2; (b) ε=0.4; (c) ε=0.6; (d) ε=0.8

b1~b4所示，在较低温度区间(970~1 000℃)，随应变
速率降低，被拉长的等轴 α 相通过动态球化机制逐
渐向细小的球状组织， 并伴随着马氏体组织的出
现，应变速率降至 10-3 s-1，组织演变对温度的敏感性
降低；如图 11c1~c4, d1~d4 所示，在较高温度区间
(1 020~1 040℃)，α 相含量急剧减少，参与变形的是
少量的初生 α 相和大部分的 β 相，变形完成后 β 相
快速冷却形成编织程度较高的网篮状 α′马氏体。
变形温度 1 000℃下不同应变速率对 Ti150 钛

合金显微组织表征结果如图 12 所示， 其中图 12a1,
b1,c1,d1 为反极图(inverse pole figure, IPF)，图 12a2,
b2,c2,d2 为晶粒取向差梯度 (grain reference orienta-
tion deviation, GROD)，图 12a3,b3,c3,d3 为局部取向
差(kernel averagemisorientation,KAM)。 如图12a1~a3
所示，在较高应变速率 1 s-1变形条件下，等轴 α 相
内部形成大量亚晶界， 如图 12a1中白色箭头所示；
GROD局部角度高达 32°， 表明晶粒发生了显著的
非均匀塑性变形，如图 12a2 所示；此时变形机制以
位错滑移为主导，导致晶格畸变能大量累积，其平均
KAM为 1.01°，GND密度为如图 12a3所示。 当应变
速率降至 10-1 s-1时，如图 12b1~b3所示，其微观特征
与在 1 s-1变形条件下相似。 在 1和 10-1 s-1的高应变
速率条件下，由于变形时间短，等轴 α 相无法完成
动态再结晶，最终组织以拉长的 α 相和再结晶 α 相
为主。 当应变速率进一步降至 10-2 s-1，如图 12c1~c3

所示，等轴 α 相几乎转变为扭曲的片层 α 相，如图
12c1所示，晶内的 GROD角度分布明显向低值区集
中，表明其变形均匀性提高，如图 12c2所示。这一转
变主要归因于位错攀移主导的动态回复过程： 变形
时间的延长使得位错通过热激活作用进行重组，亚
晶界逐渐演化为大角度晶界。 同时，图 12c3 展示了
其 KAM 值和 GND 密度显著降低， 反映了 α 相回
复过程释放了累积的畸变能。 进一步降低应变速率
至 10-3 s-1，如图 12d1~d3 所示，仅在原 β 晶界处残留
少量被拉长的初生 α 相。 此时，极低的应变速率提
供了充分的回复时间，促使位错进一步湮灭，最终形
成了典型的网篮组织，如图 12d1所示。 同时图 12d2
和 d3对应的 GROD、KAM值与 GND密度都处于最
低的水平，说明已经发生了充分的回复。
不同应变速率下晶界分布的变化规律如图 13

所示。 其中，在高应变速率 1 s-1下，如图 13a所示，α
晶粒内以小角度晶界为主， 并伴随晶界附近的动态再
结晶现象，如红色箭头所示；当应变速率降至 10-1 s-1，
如图 13b所示，α 晶粒内仍以小角度晶界为主导，大
角度晶界轻微上升到 47.6%， 这反映了小角度晶界
开始向大角度晶界转变，但动态回复仍然受到抑制；
当应变速率进一步降至 10-2 s-1，如图 13c 所示，大角
度晶界开始占据主导， 说明此时可以发生显著的动
态回复； 随着应变速率降低至 10-3 s-1， 如图 13d 所
示，大角度晶界进一步增加到 83.2%，等轴 α 晶粒逐
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图 11 变形温度与应变速率对 Ti150 钛合金显微组织的影响：(a1~a4) 970℃; (b1~b4) 1 000℃; (c1~c4) 1 020℃;
(d1~d4) 1 040℃

Fig.11 Effects of deformation temperature and strain rate on the microstructure of the Ti150 titanium alloy: (a1~a4) 970℃;
(b1~b4) 1 000℃; (c1~c4) 1 020℃; (d1~d4) 1 040℃

渐被分割成片层状结构， 可以充分完成动态回复。 图
12a3, b3, c3 和 d3 KAM 的变化证实了在应变速率
为 1和 10-1 s-1时， 平均 KAM保持在 1.01°和1.13°，仍
保留了相当高的畸变能， 而当应变速率降至 10-2 s-1

时 KAM开始下降， 当应变速率降至10-3 s-1时，KAM
大幅降至 0.77，动态回复完成。
变形温度 1 000℃、 应变速率 1 s-1下 α 晶粒内

的显微组织如图 14 所示。 α 晶粒内部形成亚晶结
构，不同亚晶具有显著的颜色差异，说明已累积了一
定的晶体差，如图 14a所示。测定了图 14a中点Ⅰ到
点Ⅱ的取向差，结果如图 14b所示，红色箭头轨迹先
后穿过的两条亚晶界的取向差角分别为 5.5°和
12.5°。图 14a对应区域的 KAM图如图 14c所示，取
向差较大的亚晶界附近具有更高的 KAM 值。 这些
结果证实了 Ti150合金 α相在热变形过程中存在两
种细化机制：一是由于 α 相较高的层错能，在晶界
附近优先发生非连续动态再结晶； 二是通过亚晶界

的形成与动态回复，在高于 10-1 s-1的应变速率下，位
错重排形成小角度晶界储存畸变能， 而低于 10-1 s-1

的应变速率， 则通过充分的回复使亚晶界取向差角
逐渐增大，最终演化为大角度晶界。
综上所述， 应变速率对 Ti150 合金组织演变具

有决定性作用。在应变速率高于 10-1 s-1时，剧烈的塑
性变形导致位错快速增殖， 此时变形储存能成为驱
动相变及再结晶过程的核心要素， 但由于热激活时
间不足， 组织演变不充分； 在应变速率低于 10-2 s-1

时，充分的热激活条件促使扩散机制主导相变进程，
通过动态回复/再结晶逐步释放畸变能，最终实现组
织的稳定化。

3 结论
(1)Ti150 合金热变形时对变形温度和应变速率

敏感。 随变形温度增加，峰值应力下降，较高应变速
率时，应变速率越高，下降速率越快，较低应变速率
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图 12 变形温度 1 000℃下不同应变速率对 Ti150 钛合金显微组织表征结果：(a1~a3) 应变速率 1 s-1下 IPF、GROD和 KAM图；
(b1~b3)应变速率 10-1 s-1下 IPF、GROD和 KAM图；(c1~c3) 应变速率 10-2 s-1下 IPF、GROD和 KAM图；(d1~d3)应变速率

10-3 s-1下 IPF、GROD和 KAM图
Fig.12 Microstructure characterization results of Ti150 titanium alloy at different strain rates at 1 000℃: (a1~a3) IPF, GROD and

KAM maps at strain rates of 1 s-1; (b1~b3) IPF, GROD and KAM maps at strain rates of 10-1 s-1; (c1~c3) IPF, GROD and KAM maps at
strain rates of 10-2 s-1; (d1~d3) IPF, GROD and KAM maps at strain rates of 10-3 s-1 (IPF//Z)
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图 13 变形温度 1 000℃下不同应变速率的晶界分布图：(a) 1 s-1; (b) 10-1 s-1; (c) 10-2 s-1; (d) 10-3 s-1
Fig.13 Grain boundary distribution maps at a deformation temperature of 1 000℃ under different strain rates: (a) 1 s-1; (b) 10-1 s-1;

(c) 10-2 s-1; (d) 10-3 s-1

图 14 变形温度 1 000℃、应变速率 1 s-1下 α 晶粒内的显微组织表征结果：(a) IPF图；(b)晶粒内点到点取向差；(c)晶粒内
的 KAM

Fig.14 Microstructure characterization results for α grains at a deformation temperature of 1 000℃ and a strain rate of 1 s-1: (a) IPF
map; (b) point-to-point misorientation within grains; (c) KAM map within grains

时，应力基本不变；随应变速率增加，峰值应力增加，
高应变速率时表现出不连续屈服现象。

(2)建立了考虑应变补偿的 Arrhenius 本构模
型，变形激活能大小为 919 kJ/mol，模型预测精度的
AARE=6.53%，相关系数 R2=0.985 6，预测精度高。

(3)构建基于 Prasad 判据的热加工图表明，优选
的工艺窗口为温度 970~1 010℃，应变速率10-2~1 s-1。

(4)应变速率对组织演变规律具有决定性作用，
高应变速率时塑性变形导致位错快速增殖，变形储能
成为驱动相变的核心因素，但由于热激活时间不足，组
织不能充分回复/再结晶；低应变速率时，充分的热激

活条件促使扩散机制主导相变进程， 位错通过动态回
复/再结晶逐步释放畸变能，最终得到稳定的组织。
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