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摘 要：采用等温热压缩实验，在变形温度 820~970℃、应变速率 0.001~1.000 s-1范围内，系统研究了 TA15 钛合金
的热变形行为及微观组织演变规律。 真应力-应变曲线呈现典型的流动软化特征，流动应力随变形温度升高而降低，随
应变速率升高而增大。建立了考虑应变补偿效应的 Arrhenius型本构模型，预测值与实验值的相关系数 R=0.990，平均相
对误差绝对值 AARE=8.26%， 在 0.001~1.000 s-1应变速率范围内具有良好预测能力。 基于动态材料模型构建了热加工
图，明确了 820~860℃、0.1~1.0 s-1为失稳区，该区域对应高应变速率下再结晶受抑、核平均取向差值异常升高的微观组
织特征。 EBSD 分析表明，820℃时以不连续动态再结晶为主导，形成“项链状”等轴细晶；随温度升高至 960~970℃，演

变为全片层组织；在近相变点高温侧，降低应变速率至 0.001~0.010 s-1有利于获得均匀粗大的全片层组织，而提高应变
速率至 0.1~1.0 s-1则能保留更多等轴 α 相并细化 β 晶粒(由＞100 μm 细化至 ~15 μm)。
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Abstract： The hot deformation behavior and microstructure evolution of TA15 titanium alloy were systematically
investigated via isothermal hot compression tests conducted at deformation temperatures ranging from 820 to 970 ℃ and
strain rates ranging from 0.001 to 1.000 s-1. The true stress-strain curves exhibit typical flow softening characteristics, with
flow stress decreasing with increasing temperature and increasing strain rate. A strain-compensated Arrhenius-type
constitutive model is established, with a good predictive ability, a correlation coefficient (R) of 0.990 and an average
absolute relative error (AARE) of 8.26% over the strain rate range of 0.001~1.000 s-1. On the basis of the dynamic
materials model (DMM), heat-processing maps were constructed, identifying the instability domain at 820~860 ℃ /0.1~
1.0 s-1, which corresponds to the microstructural features of suppressed recrystallization and abnormally elevated KAM
values at high strain rates. EBSD analysis reveals that discontinuous dynamic recrystallization (DDRX) dominates at 820 ℃,
resulting in the formation of a necklace-like equiaxed fine-grained structure. As the temperature increases to 960~970 ℃ ,
the microstructure evolves into a fully lamellar structure. At temperatures near the β-transus, decreasing the strain rate to
0.001~0.010 s-1 favours the formation of a uniform and coarse fully lamellar structure, whereas increasing the strain rate to
0.1~1.0 s-1 results in the retention of more equiaxed α phase and refined β grains (from >100 μm to ~15 μm).
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TA15 钛合金是一种近 α 型高温钛合金， 因其
优异的高温强度、抗蠕变性能和焊接性能，在航空
航天领域得到了广泛应用，常用于制造飞机机身结
构件、发动机机匣和压气机盘等关键部件 [1-3]。 该类
部件通常在高温环境下服役，对材料的热稳定性和
组织结构稳定性提出了较高要求。 热变形是钛合金
部件制造过程中的关键工序，变形温度、应变速率
和应变量等热加工参数直接影响微观组织演变，进
而决定最终产品的力学性能和使用寿命。 因此，系
统研究 TA15合金的热变形行为并建立准确的工艺
-组织-性能关系，对于优化热加工工艺、提升部件
质量具有重要意义。
近年来，研究者们围绕钛合金的高温热变形开

展了大量工作 [4-6]。 在流动应力行为与本构模型方
面，Arrhenius型本构方程因其形式简洁、 物理意义
明确而被广泛应用于描述钛合金高温变形时的流

变应力[7]。 已有研究表明，TA15 合金的流动应力对
变形温度和应变速率高度敏感，动态再结晶(dynam-
ic recrystallization, DRX)是其主要软化机制[8]。然而，
传统 Arrhenius 模型中材料常数通常被视为与应变
无关的定值，这限制了模型在大应变范围内的预测
精度，因此有必要引入应变补偿效应加以改进[9]。
在热加工图相关研究领域，基于动态材料模型

的热加工图已被广泛用于识别安全加工窗口和失稳

区域，其理论基础和构建方法已相对完备。周潼等[10]

建立了 Ti2AlNb基合金的高精度本构模型， 并构建了
三维加工图， 确定了 675~725℃/0.001~0.003 s-1的
最佳工艺窗口，为热加工图方法在钛合金中的推广
应用提供了有益参考。 程军 [11]系统比较了 Prasad、
Murty、Gegel 和 Malas 四种塑性失稳准则在钛合金
加工图构建中的适用性，为失稳判据的合理选择提
供了方法学依据。针对 TA15合金，研究者们在 α+β
两相区及 β 单相区均开展了热加工图研究，初步明
确了基本的工艺窗口范围[12]。
在微观组织演变方面，钛合金的热变形组织强

烈依赖于变形温度所在的相区 [13]。 朱金岭等 [14]在

综述激光粉床熔融(laser powder bed fusion, LPBF)
Ti-6Al-4V热处理组织演变时指出， 细针状 α′马氏
体分解与 β 相含量增加是决定材料耐蚀性能的关
键，围绕“组织决定性能”这一核心观点系统梳理了
钛合金组织-性能关系。在 α+β两相区低温侧，不连
续动态再结晶通常在晶界处优先形核，形成项链状
等轴细晶组织 [15-16]；随着温度升高至两相区高温侧
或 β 单相区，变形逐渐由 β 相主导，冷却后形成片
层 α或魏氏组织[4,15,17]。然而，现有工作多聚焦于特定

相区或有限变形条件下的组织分析，对从 α+β 两相
区低温侧直至近 β 单相区全温度域内动态再结晶
机制随温度的连续演变规律尚缺乏系统对比， 特别
是不连续动态再结晶(discontinuous dynamic recrys-
tallization, DDRX)向连续动态再结晶(continuous dy-
namic recrystallization, CDRX)或其他软化机制的转
变温度区间尚不明确。 近年来，电子背散射衍射(elec-
tron backscatter diffraction, EBSD)技术已被广泛应用
于钛合金微观组织表征， 该技术能够提供晶粒取向、
位错密度分布及相变产物晶体学特征等丰富信息，
为揭示动态再结晶机制、区分不同 α 相形态提供了
有力手段。针对 TA15合金，研究者利用 EBSD技术
对不同变形条件下的微观组织进行了表征 [8]，但现
有工作对 KAM定量分析与热加工图失稳判据之间
的对应关系尚缺乏系统探讨。此外，从热加工图与微
观组织关联的角度来看，目前仍缺乏将加工图特征
参数与微观组织定量指标(再结晶分数、KAM值、β
晶粒尺寸)进行直接关联分析的系统研究，这导致热
加工图在指导组织调控方面的应用深度受限。
因此，本研究旨在宽温度范围(820~970 ℃，覆

盖 α+β 两相区和近相变点高温侧)和宽应变速率范
围(0.001~1.000 s-1)内，系统研究 TA15钛合金的热变
形行为。具体研究目标包括：①建立考虑应变补偿效
应的 Arrhenius型本构模型，以解决传统模型在大应
变条件下预测精度不足的问题；②构建热加工图，识
别安全加工窗口和失稳区， 并与微观组织演变进行
直接关联分析； ③利用 EBSD技术系统表征不同变
形条件下的微观组织， 揭示变形温度和应变速率对
α 相形貌(等轴状与片层状)及 DRX 特征的影响规
律，建立热加工图与微观组织演变之间的对应关系。
研究结果将为 TA15 合金热加工工艺参数的优化选
择和组织调控提供理论依据。

1 实验材料与方法
实验材料为 TA15 钛合金棒材， 其主要化学成

分 (质量分数，%)为 6.8Al、2.3V、1.8Mo、2.3Zr，余量
为 Ti。 经金相法测定的相变点为 995℃。 棒材的显
微组织如图 1 所示，初始组织是由等轴 α 相和次生
片层相构成的双态组织，等轴 α 相含量超过 90%，
尺寸约为 15~25 μm， 大多数次生片层相在局部聚
集，以小的 α束集形式存在。
将 TA15 钛合金棒材经线切割制备为 φ8 mm×

12 mm 的圆柱试样， 试样端面依次用 200#、400#、
800#、1200#、1600# 砂纸打磨光滑，以降低表面氧化
对材料流动的影响。 压缩实验在 Gleeble-3800 热模
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拟试验机上进行，为减小摩擦影响，在试样端部采
用钽片润滑。 压缩实验的变形参数如下：变形温度
为 820、860、900、940、960 和 970 ℃， 应变速率为
0.001、0.010、0.100和 1.000 s-1， 变形量为 60%(真应
变 0.916)。 试样升温速率为 10℃/s，加热到指定温
度后保温 180 s 以消除试样内部的温度梯度， 确保
微观组织的均匀性。 压缩完成后立即水冷以保留高
温下的组织。由 Gleeble-3800 试验机采集温度、应力
和应变数据，绘制真应力-真应变曲线。 热模拟压缩
实验工艺过程如图 2a所示。
压缩变形后， 沿压缩方向将试样对称切开，取

样观察位置见图 2b。 试样经逐级砂纸研磨(200# 至
1600#)后，依次使用 3 和 1 μm 金刚石抛光膏进行
机械抛光。 随后对试样进行振动抛光(VibroMetⓇ2振
动抛光机，美国标乐 Buehler)，振动频率为60~120 Hz
(设备自动频率控制)，采用二氧化硅悬浮液(平均粒
径 0.06 μm)作为抛光液。 振动抛光过程中，样品通
过专用夹具固定于抛光槽内，依靠样品自重施加载
荷(无需额外加载力)。 抛光时长 4 h，以确保完全去
除机械抛光引入的表面变形层。 抛光完成后，试样
经无水乙醇超声清洗 5 min、吹干备用。 采用 ZEISS
Sigma 360 扫描电子显微镜对热变形后的试样进行
组织观察和 EBSD 分析，EBSD 测试过程中加速电

压 20 kV，扫描步长 0.25 μm。 利用 Aztec Crystal 软
件处理分析采集的数据。

2 实验结果及讨论
2.1 真应力-应变曲线
图 3 为 TA15 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。钛合金热变形过程本质
上是材料内部加工硬化与动态软化机制间相互竞争

的过程。 真应力-应变曲线呈现典型特征：在变形初
期，流动应力随变形程度的增加迅速增加到峰值，随
后逐渐降低，最后趋于稳定。变形初始阶段，位错密
度随着应变的增加而增加，位错交叉滑移引起的合
金的软化效应不足以弥补位错密度增加引起的硬化

效应，因此流动应力迅速增加。变形峰值应力前加工
硬化占据主导地位。当变形超过临界变形量后，位错
密度也相对较高， 变形的存储能量将提供再结晶的
驱动力，DRX引起的软化效应逐渐占据优势， 当晶
粒变形引起的硬化和再结晶引起的软化达到动态平

衡时，流动应力达到一定峰值后，曲线进入稳定状态。
图 4为不同变形条件下的峰值应力。 在相同的

应变速率下，流动应力随变形温度的升高而减小，在
相同的温度下，流动应力随应变速率的升高而增大。
造成这种现象的原因可以从以下两个方面来解释。
一方面，晶界迁移率随着变形温度的升高而增加，加
速了 DRX 晶粒的生长；同时，金属原子的热活化随
着变形温度的升高而增强，平均动能增加，导致位错
和空位运动加剧。 因此，材料在较高温度下变形时，
更容易经历动态回复(dynamic recovery, DRV)与动
态再结晶，位错密度减少，消除加工硬化，流动应力
随变形温度的升高而减小。另一方面，在高应变速率
下，位错以较快速度产生和积累；同时，变形时间的
缩短抑制 DRV、DRX 等软化行为，提高了加工硬化
效果[18]。因此，高应变速率下的流动应力高于低应变

图 2 热模拟压缩实验工艺过程及样品表征位置示意图：(a)热模拟压缩实验工艺过程；(b)样品表征位置
Fig.2 Schematic diagram of the hot compression testing process and sample characterization positions: (a) hot compression testing

process; (b) sample characterization position

图 1 原始 TA15 合金金相显微组织
Fig.1 Optic microstructure of the undeformed TA15 alloy
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图 4 不同变形条件下的峰值应力
Fig.4 Peak stress under different deformation conditions

图 3 TA15 钛合金不同条件下的应力-应变曲线：(a) 0.001 s-1; (b) 0.01 s-1; (c) 0.1 s-1; (d) 1 s-1
Fig.3 Stress-strain curves of TA15 titanium alloy under different deformation conditions: (a) 0.001 s-1; (b) 0.01 s-1; (c) 0.1 s-1; (d) 1 s-1

速率下的流动应力。
2.2 本构方程
本构方程能够预算出材料在不同加工环境中

的流动应力，这对于实际工程中描绘材料在高温下
的变形特性有着重要的参考价值。 精确的本构模型
是进行数值仿真及提升其精准度的基础要素，并且
对于新产品的开发及加工工艺流程的设计也提供

了重要的指导依据。 在金属材料的实际研究和应用
中，Arrhenius 公式常被用来构建合金的本构方程，
可由 3种不同的数学模型表达[7,18]：

ε�=
Aσ

n1exp(-Q/RT) (1)
Aexp(βσ)exp(-Q/RT) (2)

A[sinh(ασ)]
n2exp(-Q/RT) (3

■
|
|
|
||
■
|
|
|
|
|
■ )

式中：A、β、n1、n2、α(α=β/n1)为材料常数；ε�为应变速

率；Q为形变激活能，是金属在热压缩实验中的一个
重要参数，主要反映了金属热变形的难易程度；R 为
摩尔气体常数(8.314 J·mol-1·K-1)；T为变形温度。

分别对上式两边取对数，恒定温度下，lnε�与 lnσ、
σ 和 ln [sinh(ασ)]成线性关系 ，斜率分别为 n1、β
和 n2。

n1=[∂lnε� /∂lnσ]T (4)

β=[∂lnε� /∂σ]T (5)

n2=[∂lnε� /∂ln[sinh(ασ)]]T (6)
基于式(4~6)描述的流变应力与应变速率的关

系，绘制出 lnε� -lnσ、lnε� -σ 和 lnε� -ln[sinh(ασ)]关系
图(图 5a、b和 c)。 利用最小二乘法进行线性拟合，计
算出 lnε�与 lnσ、σ、ln[sinh(ασ)]之间的线性相关系
数R分别大于 0.967、0.974 和 0.985， 说明它们之间
存在良好的线性关系。 计算各斜率平均值， 可得：
n1=4.748，β=0.057 16，n2=3.121。 根据 α=β/n1计算出
α=0.012。
恒定应变速率条件下，ln[sinh(ασ)]与 1/T 成线

性关系，斜率为 Q/n2R。 因此，变形激活能可表示为：
Q=n2R[∂ln[sinh(ασ)]/∂(1/T)]ε� (7)

ln[sinh(ασ)]-1000/T关系图如图 5d所示。 通过最
小二乘法分别对其进行线性回归， 线性相关系数R 大
于 0.980，取各斜率的平均值，可得Q/n2R= 25.373，进
一步计算得出活化能 Q 的值(Q=658.331 kJ·mol-1)。
需要指出的是， 本工作计算得到的 TA15合金在 α+β
两相区的平均变形激活能显著高于纯钛的自扩散激
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活能 (约 150 kJ/mol)。 这一数值与此前文献报道的
TA15合金在该相区的激活能(517.626 kJ/mol)具有可
比性[19]，亦与其他近 α钛合金(如 TC21合金770.9kJ/mol、
Ti150合金 919 kJ/mol)在 α+β两相区的报道值处于
同一量级 [9,20]。 造成激活能偏高的原因主要有 3 方
面：其一，α+β两相区内 α相(HCP结构)与 β相(BCC
结构)共存，两相协调变形需要额外的形变能，且 α
相中位错攀移与扩散的阻力远大于 β 相； 其二，本
文采用了应变补偿的 Arrhenius模型，材料常数随真
应变动态变化，表 1显示激活能 Q从应变 0.05时的
711.6 kJ/mol 逐渐下降至 0.9 时的 381.2 kJ/mol，平
均值 658.3 kJ/mol 反映了整个大应变(ε=0.916)变形

过程中的综合能垒；其三，EBSD 结果表明(图 9 和
10)， 在 820~940℃范围内以不连续动态再结晶为主
导软化机制， 再结晶的形核与长大过程需额外消耗
能量，进一步提高了表观激活能。
引入温度补偿因子 Zener-Hollomon 参数 (Z)来

表示应变速率与变形温度的协同效应：

Z=ε�exp[Q/RT]=A[sinh(ασ)]
n2 (8)

等式两边取自然对数，可得：
lnZ=lnA+n2ln[sinh(ασ)] (9)

根据式(9)对 ln[sinh(ασ)] 和 lnZ 进行拟合，如图 5e
所示，ln[sinh(ασ)]和 lnZ的线性相关系数 R 为0.990，
满足线性关系。 因此，本构方程可以表示为：

ε�=1.079×1027[sinh(0.12σ)]3.030exp - 658 331RT( ) (10)

传统双曲正弦本构模型中， 参数 α、n、Q 及 lnA
通常被视为与应变无关的定值。然而，在建立本构关
系时， 上述四项参数会随真应变的改变而发生明显
波动，因此有必要将应变效应引入模型，以提升流变
应力的预测能力。
由于材料常数与应变间呈复杂非线性关系，本

文采用多项式拟合方法建立二者的关联。 需权衡拟
合阶次的选择：阶次过低，修正效果不足，难以达到
精度目标；阶次过高，则方程复杂化，增加应用负担。
经比较， 四次多项式可在保证精度的同时维持适中
的计算量，符合修正需求[9,21]。

表1 不同应变下材料常数的多项式拟合结果
Tab.1 Polynomial fitting results of material constants at

various strains
True strain,

ε

Parameters

α/MPa-1 n Q/(kJ·mol-1) lnA/s-1

0.05 0.012 375 3.187 9 711.604 67.684

0.1 0.012 305 2.984 9 691.322 65.673

0.2 0.012 840 2.914 9 639.852 60.483

0.3 0.013 655 2.793 6 593.902 55.861

0.4 0.014 381 2.710 8 553.415 51.827

0.5 0.014 977 2.650 3 521.436 48.633

0.6 0.015 252 2.639 9 493.957 45.891

0.7 0.014 974 2.650 0 459.692 42.494

0.8 0.014 082 2.698 4 419.879 38.557

0.9 0.012 582 2.767 8 381.236 34.793

图 5 不同工艺参数下的峰值流变应力数据拟合得到的线性图：(a) lnε�-lnσ; (b) lnε�-σ; (c) lnε�-ln[sinh(ασ)];
(d) ln[sinh(ασ)]-1 000/T; (e) lnZ-ln[sinh(ασ)]

Fig.5 Linear fitted plots of data obtained from peak flow stress at different processing parameters: (a) lnε�-lnσ; (b) lnε�-σ;
(c) lnε�-ln[sinh(ασ)]; (d) ln[sinh(ασ)]-1 000/T; (e) lnZ-ln[sinh(ασ)]
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图 6 TA15 钛合金不同应变下材料常数的多项式拟合：(a) α; (b) n; (c) Q; (d) lnA
Fig.6 Polynomial fitting of material constants of TA15 titanium alloy under different strains: (a) α; (b) n; (c) Q; (d) lnA

本文选取 TA15 合金在 0.05~0.90 应变范围内，
以 0.1为间隔提取各应变点对应的材料常数(表 1)，并
将其表示为应变 ε 的四次函数，如式(11)所示，从而
将应变对材料常数的影响反映至流动应力预测中。

P=B0+B1ε+B2ε2+B3ε3+B4ε4 (11)
式中，P 分别代表不同应变下的多项式拟合的材料
常数 α、n、Q、lnA。
常数 α、n、Q 与应变的拟合曲线如图 6 所示，其

拟合曲线的相关系数 R2分别为 0.999、0.978、0.999、
0.999；表明拟合效果都不错。
因此， 考虑应变补偿效应的 TA15 钛合金的本

构方程如下：

σ=f(ε� , ε, T)= 1α ln Z
A( )

1
n

+ Z
A( )

2
n

+[ ]1

0.5{ }(12)

式中，Z=ε�exp(Q/RT)；
α=0.012 51-0.005 77ε+0.048 96ε2-0.064 5ε3

+0.019 2ε4

n=3.279 66-2.766 76ε+4.956 47ε2-4.981 7ε3

+2.439 7ε4

Q=740.115 7-526.676 72ε+17.729 47ε2

-556.788 95ε3-467.371 86ε4

lnA=70.568 7-53.139 9ε+2.962 69ε2+53.9797ε3

-45.503 6ε4

依据式(12)求得经应变补偿后的本构模型所对
应的流变应力预测值，将其与实验测量值绘制于图
7中进行对比。由图可见，预测结果与实测数据吻合

良好，变化趋势基本一致，表明该修正模型具有较
高的预测可靠性。
为定量评价该本构模型的拟合效果，引入相关系

数(R)和平均相对误差绝对值(average absolute relative
error, AARE)两种统计指标，对模型的预测精度进行
检验[22-23]，二者的计算表达式分别见式(13)和式(14)。

R= Σ
N

i=1 (Ei-E�)(Pi-P�)

Σ
N

i=1 (Ei-E�)2Σ
N

i=1 (Pi-P�)2■
(13)

AARE(%)= 1N Σ
N

i=1

Ei-Pi

Ei
×100 (14)

在式(13)、式(14)中，Ei和E�分别是流动应力的实

验值和其算术平均值；Pi和P�分别代表模型预测值及
其算术平均值；N 表示计算中所引入的数据总数；R
和 AARE的取值范围为 0 到 1。 R 可以反映测量应
力值与计算应力值之间的线性相关性，当 R 越接近
1时，实验值与预测值之间的相关性越好。 AARE表
示所建模型的误差程度， 当 AARE 越接近 0 时，表
明相对误差越小，应力预测值越接近实验值，模型
的准确性也就越高。 因此，当 R 值较大且 AARE 值
较小时，模型将带来更准确的结果。 图 7e 展示了由
已建立的阿伦尼乌斯型本构方程计算得出的应力

与实验测定值之间的相关性。大多数数据点都分布在
斜率为 1的直线附近， 相关系数 R值为 0.990，AARE
值 8.26%， 表明实验获得的流动应力与计算值吻合良
好。 综上，经应变补偿后的Arrhenius型本构方程具有
较高的预测精度和良好的适用性， 能够有效反映
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图 7 TA15 钛合金在不同应变速率下的实验数据与预测结果对比：(a) 0.001 s-1；(b) 0.01 s-1；(c) 0.1 s-1；(d) 1 s-1；(e)实验数据与预测
结果之间的相关性以及平均相对误差

Fig.7 Comparison of the experimental data and prediction results for the TA15 titanium alloy under different strain rates: (a) 0.001 s-1;
(b) 0.01 s-1; (c) 0.1 s-1; (d) 1 s-1; (e) correlation between the experimental data and predictions, as well as the average relative error

TA15 合金在热变形过程中流变应力的演变规律，
可用于该材料流动应力的预测分析。
2.3 热加工图
为优化工艺参数、揭示塑性变形机制，并控制微

观结构和机械性能，Prasad 等 [24]基于动态材料模型

(DMM)理论建立了热加工图，用于研究金属材料的
热变形行为。它不仅能够反映在不同参数下材料内
部微观结构的变化情况，还能直接显示热变形过程
中的不稳定区域和安全区域，为确定金属材料的最
佳加工参数提供了理论基础。 加工图谱由功率耗散
图和动态失稳图组成。功率耗散率(η)通过式(5)计算
得出：

η= J
Jmax

= 2m
m+1 (15)

式中，m为应变率敏感性参数，表示合金在热变形过
程中软化的程度，m值越高， 流变软化程度就越高。
本文研究的 TA15 压缩变形量为 0.9， 图 8a 展示了
来自图 3 中 TA15 合金的真应力-应变曲线的稳态
应力。 m值可通过以下数学关系式计算得出：

m=
∂lnσ
∂lnε�( )

T,ε

(16)

对于真实应变值为 0.9的情况，可以构建出与T、ε�
相关的功率耗散图(图 8a)。 功率耗散图展示了效率
系数 η 如何因不同的实验条件而发生变化。 通常，
功率消耗较高的区域对应着材料内部显著的微观结

构变化以及更好的成型性能， 微观结构变形所消耗

的能量在总输入能量中占很大比例， 这些区域更容
易发生 DRX 和 DRV，表现出更好的塑性和优越的
成型性能。 一般来说，当 η>0.3 时，金属材料的热变
形性能最佳[23]。 功率耗散图(图 8a)表明，当应变速率
在 0.1~1.0 s-1之间且温度在 820~870℃之间时，η 的
值最小。 当变形速率低于 0.1 s-1或温度高于 880℃
时，η 值基本都在 0.3 以上。 因此，在这样的条件下
进行热变形可以产生更好的再结晶组织。
然而， 尽管高功率消耗率往往表明良好的加工

性能，也不一定意味着其加工是安全的，还需要对动
态失稳参数 ξ(ε� )进行进一步分析。 因为根据 DMM
模型的定义， 材料在热变形过程中的失稳准则可以
表示如下[21]：

ξ=
∂ ln m

m+1( )
∂lnε�

+m＜0 (17)

与功率耗散图类似，ξ(ε� )随变形温度和应变速率的
变化构成了特定应变下的失稳图，如图 8b所示。 在
这里，ξ(ε� )是一个不稳定参数。 当它小于 0 时，表明
材料处于不稳定状态， 在热加工过程中容易出现微
观结构缺陷，如空洞、绝热剪切带和裂纹等局部不稳
定或损坏， 这些缺陷会导致材料的使用寿命显著缩
短，故而不应在此区域内进行加工处理。而正的 ξ(ε� )
则表明材料处于安全加工区域， 在此区域中塑性变
形充分且均匀，变形过程相对稳定，能够有效避免上
述缺陷的形成。 从图 8b可以看出，加工图中的失稳

FOUNDRY TECHNOLOGY
Vol.47 No.08

Aug. 2026918· ·



图 8 真应变为 0.9 时 TA15 合金的热加工图：(a)功率耗散效率 η 三维图；(b)流动失稳 ξ 三维图；(c)热加工图
Fig.8 Processing map of the TA15 alloy at a true strain of 0.9: (a) 3D power dissipation efficiency (η) map; (b) 3D flow instability (ξ)

map; (c) hot-processing map

区域主要分布应变速率在 0.1~1.0 s-1 且温度在 830
870℃之间，与 η＜0.3区间高度重合。 在动态失稳区
域的变形条件下，大部分输入能量会转化为热能，因
此该区域相应的能量耗散效率通常较低。
将失稳图与功率耗散图叠加，可以构建出热加工

图。 图 8c展示了在真实应变值为 0.9时TA15 钛合金
的加工图。 加工图内部的等值线数量表示以百分比
形式表达的功率损耗效率值， 而白色和灰色区域分别
表示稳定和不稳定区域。 根据热加工图中的不稳定区
域，不合适的加工参数为温度区间为820~860℃且应
变速率在 0.1~1.0 s-1之间， 在热加工过程中应避免
使用这些参数。
2.4 微观组织

TA15 钛合金(相变点 995℃)在热变形过程中，
微观组织演变强烈依赖于变形温度、 应变速率等热
加工参数。 本小节通过 EBSD表征不同变形条件下
的室温组织，系统分析变形条件对 α 相形貌及 DRX
特征的影响。
2.4.1 变形温度对微观组织的影响
结合反极图(inverse pole figure, IPF) (图 9a~f)和

KAM(图 10a~f)能够清晰反映温度对动态软化和相
变行为的调控作用。 IPF图展示晶粒的取向和形貌，
KAM 图反映位错密度和塑性应变集中程度， 两者
相互印证。联合原 β 晶粒重构图(图 11a~c)进一步

分析，揭示了高温下 β 相再结晶与晶粒长大的内在
规律。
在 820℃(图 9a、图 10a)，初生 α 相在 IPF 图中

呈现颜色不均一且略微拉长的特征， 其晶界呈明显
的锯齿状和弓出状， 这些具有弓出特征的晶界是
DDRX的典型形核位点。对应 KAM图中，这些晶界
附近区域呈现较高的黄绿色(1°~2°)，为所研究温度
范围中最高，表明位错在晶界处塞积，形成了较高的
形变储能。 而初生 α相之间大量细小的等轴再结晶
α 晶粒，在 IPF图中颜色均一，在 KAM 图中呈现很
低的蓝色(<0.5°)，说明这些细晶内部几乎没有位错。
这些细小的再结晶晶粒沿原始晶界呈 “项链状”分
布，这是 DDRX被激活的有力证据[15,18]。
当温度升至 860℃(图 9b、图 10b)时，IPF 图中

初生 α 相的颜色不均一程度明显减弱，晶界的锯齿
状特征逐渐减轻，但弓出状依然可见，项链状细晶数
量减少。 对应 KAM图中，晶界附近的高 KAM区域
逐步减小，蓝色区域增多，平均 KAM 值从 820℃的
1.42°降至 860℃的 1.21°，表明温度升高显著促进了
位错攀移和湮灭，动态回复增强。 与此同时，再结晶
α 晶粒尺寸由 2~3 μm 增大至 5~7 μm， 其内部
KAM值始终保持较低水平。 总体而言，从 820℃到
860℃时，DDRX机制仍在运行，但动态回复的贡献
逐渐增大，再结晶晶粒发生明显长大。
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图 10 应变速率为 0.01 s-1时不同温度下 KAM图：(a) 820℃; (b) 860℃; (c) 900℃; (d) 940℃; (e) 960℃; (f) 970℃
Fig.10 KAM maps at different temperatures under a strain rate of 0.01 s-1: (a) 820℃; (b) 860℃; (c) 900℃; (d) 940℃; (e) 960℃;

(f) 970℃

图 9 应变速率为 0.01 s-1时不同温度下 IPF图：(a) 820℃; (b) 860℃; (c) 900℃; (d) 940℃; (e) 960℃; (f) 970℃
Fig.9 IPF maps at different temperatures under a strain rate of 0.01 s-1: (a) 820℃; (b) 860℃; (c) 900℃; (d) 940℃; (e) 960℃;

(f) 970℃

在 900 和 940℃(图 9c 和 d、图 10c 和 d)，KAM
图中浅绿色区域进一步减少，表明初生 α 相内部的
位错进一步消除， 分布于晶界的细小等轴再结晶 α
晶粒同样保持低 KAM值。值得注意的是，新出现的
片层 α 区域(IPF 图中呈条状)在 KAM 图中表现为
深蓝色，这是因为这些片层 α 是变形后冷却过程中
由 β 相转变而来，相变过程不引入位错[13,16,25]。 整个
视场内高 KAM 区域(>1°)几乎消失，说明高温下动
态回复和再结晶充分。通过对原 β晶粒进行重构(图
11a)，可以确认在 940℃时 β 晶粒呈等轴状，平均尺

寸约 18.6 μm，说明 β 相中已经发生了 DRX，但由
于 β 相体积分数有限，冷却后大部分区域仍保留初
生 α相。
在 960 和 970℃(图 9e 和 f、图 10e 和 f)，IPF图

中已几乎观察不到初生 α相，组织为全片层 α。 KAM
图中整体呈现均匀的深蓝色， 仅在极少数片层界面
处有微弱的浅蓝色， 说明近相变点高温侧变形时动
态回复和再结晶非常充分，且冷却相变不产生位错，
最终组织中的位错密度极低 [17]。 原 β 晶粒重构(图
11b 和 c)表明，β 晶粒进一步长大，从 940℃的平均
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图 11 应变速率为 0.01 s-1时不同温度下 β 晶粒重构图：(a) 940℃; (b) 960℃; (c) 970℃
Fig.11 Reconstruction maps of β grains at different temperatures under a strain rate of 0.01 s-1: (a) 940℃; (b) 960℃; (c) 970℃

18.6 μm 增大到 970 ℃的约 50 μm，说明温度升高
促进了 β晶粒的粗化[4,26]。
从 820~970℃，平均 KAM值单调下降，但不同

温区的下降机制不同，820~860℃主要归因于动态
回复和再结晶的增强，DDRX 机制始终主导；900~
940℃片层 α 的出现(低 KAM)加速了整体 KAM的
降低， 同时 DDRX 逐渐减弱；960℃以上则同时包
含初生 α内部位错的消除和片层 α占比的增加。 原
β 晶粒重构结果进一步证实，随着温度升高，β 相中
动态回复和再结晶充分发生且晶粒逐渐长大， 但冷
却后 β 晶粒转变为片层 α，因此室温下等轴 α 晶粒
的减少与 β 相体积分数的增加及 β 晶粒的长大是
同步的。
2.4.2 应变速率对微观组织的影响
应变速率通过影响位错积累与动态软化的时间

窗口，显著调控 TA15合金的微观组织演变。本节选
取两个典型变形温度，820℃(α+β 两相区低温侧)和
970℃(近相变点高温侧)，对比分析应变速率(0.001、
0.010、0.100、1.000 s-1)对 α 相形貌、再结晶行为及位
错分布的影响。
在 820℃变形时，应变速率的影响十分显著，其

本质在于变形时间窗口与位错运动速率的竞争。 当
应变速率为 0.001 s-1时，变形时间非常充裕。 IPF图
(图 12a) 中可见初生 α相之间分布着大量细小的等
轴再结晶 α 晶粒，这些晶粒尺寸较大，约 4 μm，且
体积分数很高，约 78%。 这是因为低应变速率下，位

错有充足的时间通过攀移和滑移发生湮灭， 同时亚
晶界逐渐转化为高角度晶界，DRX能够充分形核长
大。 KAM 图(图 13a)显示，再结晶晶粒内部呈深蓝
色，初生 α 相内部呈浅绿色，位错密度较低且分布
均匀，表明动态回复和再结晶过程进行得非常充分。
随着应变速率升高到0.01 s-1(图 12b)，变形时间缩
短。 IPF图中再结晶 α 晶粒尺寸减小至约 2 μm，体
积分数下降至约 55%。 KAM图(图 13b)中初生 α相
内部黄绿色区域增多，说明位错湮灭不充分，部分位
错被保留。这是因为应变速率增加后，位错增殖速率
加快， 而湮灭时间相对不足， 导致稳态位错密度升
高。当应变速率升至 0.1 s-1(图 12c)时，变形时间进一
步缩短。 IPF图中再结晶 α晶粒尺寸变化不大，约 2 μm，
但体积分数降至约 32%。 KAM 图(图 13c)中初生 α
相内部内黄绿色区域进一步增多，位错塞积严重。 值
得注意的是，再结晶晶粒仍然保持较低的 KAM 值，
表明新形成的晶粒内部位错密度始终很低，但再结
晶形核后来不及长大，变形就已结束 [15]。 在 1 s-1(图
12d)时，变形时间极短。 IPF图中再结晶 α晶粒尺寸
十分细小，体积分数骤降至约 5%，组织以拉长 α 晶
粒为主， 同时可发现高 KAM区域集中分布在初生
α相中，这导致极不均匀的 KAM分布。
从机理上看， 高应变速率下位错增殖速率远大

于湮灭速率，大量位错被“冻结”在晶内，加工硬化占
绝对主导； 同时变形时间过短，DRX形核后无法充
分消耗储能，导致再结晶程度极低。这些高应变速率
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图 12 820℃时不同应变速率 IPF图：(a) 0.001 s-1; (b) 0.01 s-1; (c) 0.1 s-1; (d) 1 s-1
Fig.12 IPF maps at different strain rates at 820℃: (a) 0.001 s-1; (b) 0.01 s-1; (c) 0.1 s-1; (d) 1 s-1

图 13 820℃时不同应变速率 KAM图：(a) 0.001 s-1; (b) 0.01 s-1; (c) 0.1 s-1; (d) 1 s-1
Fig.13 KAM maps at different strain rates at 820℃: (a) 0.001 s-1; (b) 0.01 s-1; (c) 0.1 s-1; (d) 1 s-1

条件(0.1~1.0 s-1)恰好对应热加工图中的失稳区(820
~860℃、0.1~1.0 s-1)，而 KAM 值的急剧升高和不均
匀分布正是失稳的微观表征，局部高应变区能量集
中，容易诱发绝热剪切带和微裂纹。 从位错动力学
角度进一步分析，应变速率对再结晶的影响可以通
过 Zener-Hollomon 参数来理解[27]。 低应变速率对应
较低的 Z 值，位错攀移速率快，动态回复和再结晶
占主导；高应变速率对应高 Z 值，位错运动受限于

短时间，加工硬化占主导。 本实验中，820℃、1 s-1条
件下的 lnZ 值超过 72，已进入失稳区，此时 DRX 无
法有效释放储能，导致流动局部化。 这一分析为热
加工图的可靠性提供了微观证据。
作为对比，在 970℃(近相变点高温侧)变形时，

应变速率的影响则表现出不同的特征。 IPF 图(图
14a~d)和原 β 晶粒重构(图 15a~d)共同揭示了这一
温度下组织演变与应变速率的密切关联。 当应变速
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图 15 970℃时不同应变速率下 β 晶粒重构图：(a) 0.001 s-1; (b) 0.01 s-1; (c) 0.1 s-1; (d) 1 s-1
Fig.15 Reconstruction maps at different strain rates at 970℃: (a) 0.001 s-1; (b) 0.01 s-1; (c) 0.1 s-1; (d) 1 s-1

图 14 970℃时不同应变速率 IPF图：(a) 0.001 s-1; (b) 0.01 s-1; (c) 0.1 s-1; (d) 1 s-1
Fig.14 IPF maps at different strain rates at 970℃: (a) 0.001 s-1; (b) 0.01 s-1; (c) 0.1 s-1; (d) 1 s-1

率为 0.001 s-1(图 14a)和 0.01 s-1(图 14b)时，室温组织
为全片层 α，IPF图中观察不到初生 α 相，也没有细
小的再结晶 α 晶粒。 从重构的原 β 晶粒图(图 15a、
b)可见，0.001 s-1时 β 晶粒极其粗大，单个视场内仅
能容纳约 2个晶粒，估算平均晶粒尺寸超过 100 μm；
0.01 s-1时 β晶粒尺寸有所减小， 但仍较大(约50 μm)。
低应变速率下变形时间充裕，α 到 β 相变进行得比
较完全，同时 β晶粒发生显著粗化。 冷却后，这些粗

大的 β 晶粒转变为 α 片层集束， 形成全片层组织。
当应变速率升高到 0.1 s-1(图 14c)时，IPF 图中开始
出现少量初生 α 相，呈等轴状零星分布于片层 α 基
体中。 重构(图 15c)显示 β 晶粒尺寸进一步减小(约
25~30 μm）。当应变速率进一步升至 1 s-1(图 14d)时，
IPF图中出现大量初生 α相，与片层 α混合分布。重
构(图 15d)显示 β晶粒尺寸细化至约 15 μm，是所有
应变速率中最小的。
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从相变动力学角度分析，在 970℃(接近但低于
相变点)保温时，α 到 β 转变需要一定的时间才能完
成。低应变速率(0.001~0.010 s-1)下，变形时间很长，α
相有充分的时间转变为 β 相，因此变形前已基本进
入 β 单相状态，变形后冷却形成全片层组织。 随着
应变速率升高，从加热结束到变形完成的时间缩短，
α 到 β 相变可能未充分进行，导致部分初生 α 相被
保留下来。 同时，高应变速率下变形时间短，β 晶粒
来不及长大，因此晶粒尺寸较小[4,18]。 这一规律表明，
在近相变点温度(如 970℃)热加工时，应变速率通
过控制相变时间窗口来调控初生 α相的残留量和 β
晶粒尺寸。 若希望获得均匀细小的全片层组织，可
选择较低的应变速率(≤0.01 s-1)并保证充分的保温
时间； 若希望保留部分等轴 α 以改善室温塑性，则
可以选择较高的应变速率(0.1~1.0 s-1)。
综合 820和 970℃两个温度下应变速率的影响，

可以发现：在 α+β 两相区低温侧，应变速率主要通
过控制 DRX的充分程度来影响等轴 α 的尺寸和分
数，高应变速率导致流动失稳；而在近相变点高温侧，
应变速率则通过控制 α到 β相变的时间窗口来调节
初生 α 的残留量和 β 晶粒的粗化程度，低应变速率
有利于获得全片层组织， 高应变速率则保留更多等轴
α。类似地，程军[11]在(CoNiV)97Al3中熵合金的拉伸变
形研究中发现，变形量(50%、100%)通过调控位错滑
移与孪晶的协同作用影响微观组织和力学性能，
尽管材料体系不同， 但变形条件对组织演变的调控具
有相似的物理本质，均体现了变形参数通过影响位错
运动和再分布来主导微观组织演化的普遍规律。
对比 820和 970℃两个温度下应变速率的作用

机制可以发现，在 α+β 两相区，应变速率的升高会
强烈抑制 DRX并促进加工硬化， 导致等轴 α 分数
下降、KAM值升高，高应变速率(1 s-1)下还会出现流
动局部化，这正好对应热加工图中的失稳区。而在近
相变点高温侧，β 晶粒尺寸会随应变速率升高而细
化，冷却后 α片层集束尺寸也相应减小，且 KAM值
始终维持在较低水平。 总体而言， 应变速率对微观
组织的影响在 α+β 两相区更为敏感，而在近相变点
高温侧则主要表现为晶粒细化效应。

3 结论
(1)TA15 合金的流动应力随变形温度升高而降

低，随应变速率升高而增大，这是加工硬化与动态软
化相互竞争的结果； 应力-应变曲线呈现典型的流
动软化特征，表明 DRV 与 DRX 在变形过程中发挥
了关键的软化作用。

(2)建立了考虑应变补偿效应的 Arrhenius 型本
构模型，变形激活能大小为 658.3 kJ/mol。 该模型预
测结果与实验数据高度吻合，相关系数 R 为 0.990，
平均绝对误差 AARE 为 8.26%，该模型能够有效预
测 TA15 合金在 820~970℃、0.001~1.000 s-1范围内
的流动行为。

(3)基于 820~970 ℃温度范围和 0.001~1.000 s-1

应变率下的热压缩实验数据，采用动态材料模型构建
了 TA15合金的热加工图。研究表明，在 820~860℃
且应变速率在 0.1~1.0 s-1 的加工条件下，易导致失
稳，热加工过程中应避免使用这些参数。在此区域之
外，功率耗散率 η 普遍高于 0.3，无失稳区，推荐的
安全加工窗口为 860~970℃、0.001~0.100 s-1。

(4)通过 EBSD 分析，研究了 TA15 合金的组织
演化规律。 变形温度和应变速率对微观组织演变具
有显著的阶段性和相区依赖性。 温度方面，820℃时
以 DDRX为主导，形成等轴细晶组织；随温度升高，
片层 α 逐渐取代等轴 α，至 960~970 ℃时演变为全
片层组织。 应变速率方面，在两相区低温侧，高应变
速率抑制再结晶并导致局部 KAM值升高， 对应热
加工图失稳区；在近相变点温度下，低应变速率促进
α 到 β 相变、β 晶粒粗化，高应变速率则保留更多初
生 α并抑制 β晶粒长大。
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