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轧态TiBw/TA15钛基复合材料高温超塑变形行为研究*

王钧仡，刘莹莹，付明杰，王富鑫
（中国航空制造技术研究院金属材料技术研究所，北京 100024）

[ 摘要 ] 从相变点 100 ℃以下开始研究了轧态 TiBw/TA15 钛基复合材料在 920~980 ℃温度范围内不同应变速率

下的超塑变形行为。结果表明，轧态 TiBw/TA15 钛基复合材料在高温下表现出良好的超塑性，在 960 ℃和 0.001 
s–1 的应变速率下，复合材料表现出了最佳的超塑性能，延伸率高达 569%。同时建立了本复合材料的双曲正弦型

Arrhenius 本构方程，获得了复合材料的活化能并揭示了其超塑变形机理。显微组织分析表明，在最佳超塑变形条件

下，α 相发生了显著的动态再结晶球化，内部无明显的空洞等缺陷。
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[ABSTRACT] The superplastic deformation behavior of rolled TiBw/TA15 titanium matrix composites at different 
strain rates in the temperature range of 920 – 980 ℃ was studied from the phase transition point below 100 ℃. The results 
show that the rolled TiBw/TA15 titanium matrix composites exhibit good superplasticity at high temperature, and the best 
superplasticity at 960 ℃ and  strain rate of 0.001 s–1, the elongation of the composites is as high as 569 %. At the same time, 
the hyperbolic sinusoidal Arrhenius constitutive equation of the composite was established, and the activation energy of the 
composite was obtained and the superplastic deformation mechanism was revealed. The microstructure analysis shows that 
under the optimal superplastic deformation condition, α phase has a significant dynamic recrystallization spheroidization, 
and there is no obvious cavity in the interior.
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钛合金因其较高的比强度和比刚度，良好的耐高温

特性等优点在航空航天领域具有广阔的应用前景，针对

传统金属材料耐高温性能较弱的缺点，研究人员使用金

属基复合材料来解决这一问题。金属基复合材料内基

体合金和增强相发挥各自优势，有效的提升了材料的综

合性能 [1–3]。

针对钛基复合材料的特性，许多学者做了大量的研究

工作，陈润 [4]、刘悦 [5]、柴宏宇 [6] 等对 （TiBw+  （TiZr）5Si3）/
TA15 网状钛基复材在热轧制下的组织性能进行了探

究，研究结果表明，通过热轧制带来的增强相晶须折断

和 α 相等轴化可有效提升材料的韧性、强度和抗蠕变

性能，材料轧制状态较烧结态有着明显的提高；冯淑

容 [7–8] 以 Ti + Ni + B4C 共混粉末为基体材料，采用激光
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熔覆工艺在 Ti–6.5Al–2Zr–1Mo–1V 钛合金表面制备了

TiB–TiC 增强的金属间化合物复合涂层 （TiB–TiC/TiNi–
Ti2Ni），采用 OM、SEM、XRD、EDS 和 AFM 对涂层的

组织和磨损表面形貌进行了表征，揭示了硬质 TiB–TiC
共晶陶瓷增强体和韧性 TiNi–Ti2Ni 双相金属间化合物

基体的共同作用使涂层具有良好的耐磨性；张韦晨等 [9]

以 Ti–6Al–4V 钛合金粉末和 LaB6 粉末为原料，采用激

光选区熔化技术制备出了钛基复合材料，其室温和高温

下的强度均高于 TC4 钛合金。

TiBw/TA15 钛基复合材料通过引入硬质陶瓷增强相

TiB 使得材料本身的耐高温性能大大提升 [10]，但与此同

时，增强相带来的脆性也使得其在大规模工程化应用时

的成形难度增大。高温超塑成形技术可有效改善钛基

复合材料难以成形的缺陷，并被广泛应用于钛合金构件

的制造当中 [11–15]，通过此技术可以生产出复杂的曲面，

相比焊接等技术，筋板和蜂窝结构同时无余量成形可最

大程度降低成本，钛基复材良好的超塑性可帮助其在高

温下有效成形。本文以 TiB 增强相体积分数为 3.5% 的

钛基复材为研究对象，研究了其在不同温度和应变速率

下的超塑变形行为，并对其微观组织演变进行了分析，

获得了最佳超塑变形条件。

1 试验及方法

1.1 试验材料

本研究以中国航空制造技术研究院研制的轧制退火

态 TiBw/TA15 薄板为原材料，板材厚度为 2 m，化学成分

见表 1，TiB 增强相的体积分数为 3.5%（名义成分，B 元

素含量与 TiB 体积分数可通过质量 – 体积之间换算得

到）。超塑拉伸试样沿轧制方向通过电火花切割切取，试

样尺寸如图 1 所示，拉伸方向为原始板材轧制方向。

轧制退火态原始组织如图 2 所示，基体显微组织由 α
片层和残余 β相组成，增强相在基体中呈破碎弥散状分布。

1.2 试验方法

拉伸测试采用微机控制电子万能试验机 （E45.105）。
超塑变形大应变采用力 – 夹头移动法测得。试验件拉

伸温度为 920~980 ℃，间隔 20 ℃（920 ℃、940 ℃、960 
℃、980 ℃），拉伸应变速率为 0.0001 s、0.001 s、0.01 s、
0.05 s。为防止高温条件造成试验件表面氧化干扰试验

结果，所有试验件表面先经过 SiC 水磨砂纸打磨确保标

距范围内无横向划痕 （打磨对试样厚度无明显影响），之

后在表面喷涂石墨抗氧化剂。在试验件发生断裂之后

立即对其进行水淬处理，最大程度保留组织形貌特征，

冷却后经砂纸粗磨和表面机械抛光去除氧化层，利用金

相显微镜对拉伸端断口和远端组织形貌特征进行观察。

2 结果与讨论

2.1 TiBw/TA15 板材超塑性变形规律

2.1.1 温度对板材超塑性能的影响

拉伸试验前后试样变化如图 3 所示，可以看出，在

温度 960 ℃、初应变速率 0.001 s–1 的条件下，复合材料

断后伸长率最大。

图 4 是在应变率分别为 0.0001 s–1、0.001 s–1、0.01 s–1

和 0.05 s–1 时真实应力 – 应变曲线随温度的变化趋势。

在流变应力方面，对于相同的应变速率，温度越高，峰值

应力越低，这是由于高温加剧了基体的软化作用，α 晶

粒的转动 （宏观上表现为 α 相集束弯曲，使其处于“软

取向”，平行于流动方向）和尺寸的长大 （晶粒越细化强

度越高，反之强度越低）不利于材料承载。同时高温下

基体与增强相之间的界面结合力也相应降低，变形产生

的位错塞积更容易导致界面开裂，TiB 晶须率先从基体

图 1 超塑拉伸试样尺寸

Fig.1 Dimensions of superplastic tensile specimen
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图 2 轧态 TiBw/TA15 复合材料初始断面金相图

Fig.2 Metallographic diagram of initial section of rolled TiBw/TA15 
composite material
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表 1 TiBw/TA15 复合材料化学组分 （质量分数）

Table 1 Chemical compositions f TiBw /TA15 composite material 
           (mass fraction) %

Ti Al Mo V Cr Si B

余量 6.641 1.802 2.052 2.527 0.322 0.591
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中分开，空洞等缺陷更易萌生，因此强化效果较弱，TiB
增强相无法有效地分担载荷 [16–17]，变形抗力减弱。

图 5 是延伸率随温度变化的趋势图。可以发现，在

应变速率为 0.05 s–1 和 0.01 s–1 的情况下，由于拉伸速度

较快动态再结晶不充分，延伸率在各试验温度下未出现

明显的转折点，940~980 ℃时试样的延伸率较为接近，

在 0.001 s–1 和 0.0001 s–1 的应变速率下 960 ℃时出现转

折点，此时延伸率明显高于其他试验温度，其中在 0.001 
s–1 下的延伸率高达 569%。结合图 3 可以更直观地看

到各试件拉断后延伸率情况，试验温度至 960 ℃，在应

图 3 拉伸前后试样对比

Fig.3 Comparison of specimens before and after tensile
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图 4 相同应变速率下不同温度对真应力 – 应变曲线的影响

Fig.4 Effects of different temperatures on the true stress – strain curves at the same strain rate
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变速率低至 0.001 s–1 后，试件的超塑性能达到峰值。

2.1.2 应变速率对板材超塑性能的影响

图 6 给出了相同温度时，不同应变速率下的 TiBw/
TA15 复合材料真应力 – 应变曲线，图 7 为应变速率对

延伸率的影响。

图 6 表明在不同拉伸温度下复合材料的变形抗力

均随着应变速率的降低而下降。考虑主要原因有以下

两点： （1） 高应变速率下基体与增强相间变形协调时间

较短，变形受到增强相阻碍，增大了流变应力； （2） 高应

变速率下基体间位错塞积严重，载荷传递受阻，增大了
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变形抗力，而拉伸过程时间较短，α 相动态再结晶和晶

粒转动均不充分，加工硬化远高于动态软化效果，导致

峰值应力的增加 [16–18]。

由图 7 可知，在延伸率变化方面，920 ℃和 940 ℃
时随应变速率单调递减未出现临界点，960 ℃和 980 ℃
时均在 0.001 s–1 处出现临界点。试样在 0.001 s–1 的应

变速率下可获得最佳的超塑性能，有关临界点和最佳应

变速率出现的原因在下文通过对试样的微观组织表征

进行了相应分析。

2.1.3 Arrhenius 本构方程的识别

Arrhenius 方程存在 3 种不同的形式，即指数形式、

幂指数形式、双曲正弦形式。其中，当 ασ < 0.8 的低应力

水平时适用于幂指数形式，当 ασ > 1.2 的高应力水平时

适用于指数形式。双曲正弦形式的 Arrhenius 方程则适

用于各种情况下材料的本构关系应用，故选用双曲正弦

形式的方程来表征 TiBw/TA15 复合材料的本构关系较

为合理 [19]，具体方程的形式如下。

双曲正弦形式：

ε = A[sinh(ασ)]n exp (– Q/RT) （1）
幂指数形式：

ε = A1σ
n1 exp (– Q/RT) （2）

指数形式：

ε = A2[exp( βσ)] exp (– Q/RT) （3）
式中，σ为流变应力；ε为应变速率；R为气体体积常数，

通常取 8.314 J/（mol·K）；T 为开氏温度， K；A、A1、A2、α、
β、n、n1（应力指数）为材料自身的常数，其中存在唯一

关系式 α = β/n1；Q 是变形活化能， kJ/mol。
通过对 ln（ε）  – ln（σp）和 ln（ε）  – σp 曲线进行拟合，

图 8（a）中 4 条直线的平均斜率为 Arrhenius 方程中的

n1；图 8（b）中 4 条直线的平均斜率为 β。ln（ε）– σp 曲

线显示低温情况下直线的斜率较低，高温情况下有所

增加，至 980 ℃时有明显增幅，这表明对于 TiBw/TA15

图 5 相同应变速率下不同温度对延伸率的影响

Fig.5 Effects of different temperatures on elongation at the same 
strain rate
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图 6 相同温度下不同应变速率对真应力 – 应变曲线的影响 
Fig.6 Effects of different strain rates on the true stress – strain curves at the same temperature
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钛基复材来说，温度上升至 980 ℃时其峰值应力已明

显下降。通过取各温度下的曲线平均斜率可得 n1 和

β分别为 3.451 和 0.08407，通过关系式可求出 α的数

值为 0.02436 MPa–1。将 α 值代入，可绘制出 ln（ε） –
ln[sinh（ασ）] 曲线，如图 9 所示，计算其各温度下的

平均斜率即可求出式 （1）中的 n = 2.445 MPa。n 和 α
的值被求出之后，通过公式可进一步计算活化能，其中

Q = nR ln [sinh（ασ）]/（1000/T），通过拟合 ln [sinh（ασ）]–
1/T 曲线在各温度下的平均斜率可得出 ln [sinh（ασ）]/

（1000/T）的大小为 35.42，综上所述计算得出活化能

Q 的数值为 720.0 kJ/mol，可以看到轧态 TiBw/TA15 复

合材料的活化能数值相比于同类钛合金要高很多 [18]，

这说明材料在高温下的动态再结晶充分，超塑性能良

好。最后通过图 9 中 ln（ε）– ln [sinh（ασ）] 曲线的平

均截距可以计算出 [Q/RT – ln（A）]/n 的值，最终得到

A = 3.968e8，此外图 8 和 9 所有线性拟合的皮尔逊相关

系数值均在 0.9 以上，拟合精度较高。

以上已经完成了 Arrhenius 双曲正弦形方程的建

立，最终本构方程的表达式为

ε = 3.968e8[sinh(0.02436σ)]2.445exp (–7.2e5/RT) （4）
该方程应用性广，普适于各种应力水平下材料流动

应力的表征 [19]，对 TiBw/TA15 材料本构数据库的建立以

及复合材料结构件超塑成形数值模拟有着重要的指导

意义。

2.2 微观组织演变对 TiBw/TA15 板材超塑性能影响

微观组织表征示意图如图 10 所示，将拉伸后试样

进行切割，分别对拉伸端断口区和远端稳态变形区组织

图 7 相同温度下不同应变速率对延伸率的影响

Fig.7 Effects of different strain rates on elongation at the same 
temperature
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图 8 超塑拉伸试样的 ln(ε) – σp 和 ln(ε) – ln(σp) 曲线

Fig.8 ln(ε) – σp and ln(ε) – ln(σp) curves of the superplastic tensile 
specimens
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进行表征。

图 11 是拉伸温度为 920 ℃时，不同应变速率下的

显微组织。当应变速率为 0.05 s–1 时 （图 11（a）和 （b）），
拉伸端和远端组织与初态组织类似，层状 α 相没有明显

的球化，拉伸端组织产生了大面积空洞缺陷，这是由于

拉伸速度过快，增强相与基体间变形协调性较差，从而

导致了空洞的萌生，出现位置大多数在基体与增强相之

间。当变形速率降至 0.01 s–1 时 （图 11（c）和 （d）），拉
伸端 α 相已经发生部分球化，等轴 α 相相对层状已占据

主导地位，但此时晶粒还比较细小，由于较快的应变速

率导致缺陷难以弥合，空洞面积仍较大，远端组织有少

量的等轴 α相产生。速率降到 0.001 s–1 和 0.0001 s–1 时 
（图 11（e）~（h）），拉伸端等轴 α 相晶粒发生长大，动

态再结晶充分，基体与增强相的变形协调性和连接性增

强，空洞面积明显减少，远端的 α 相也出现了部分球化，

出现了片层状和等轴状的混合组织。对于 920 ℃拉伸

温度，应变速率越小拉伸端动态再结晶就越充分，等轴

图 11 920 ℃下 4 种不同应变速率拉伸端和远端金相图

Fig.11 Metallographic diagram of tensile end and distal end at 920 ℃ with four different strain rates
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α相晶粒越大，试样的延伸率就越高，速率降到 0.001 s–1

和 0.0001 s–1 时远端 α 相出现部分球化，同时拉伸端的

缺陷开始减少。此外还可以观察到，在整个拉伸过程中，

增强相晶须属于热稳定相，其组织形态在各种试验条件

下均无明显变化。

图 12 是 960 ℃下 4 种不同应变速率试样拉伸端和

远端的显微组织图。与 920 ℃不同的是，在 0.05 s–1 时

在拉伸端 α 相已开始球化，此时由于温度较高伴随的

基体软化现象明显，空洞缺陷多数萌生在基体内部而非

基体与增强相之间，随着应变速率的降低，等轴 α 相晶

粒相比 920 ℃时长大更明显，空洞缺陷也更少；远端方

面，0.05 s–1 和 0.01 s–1 下的动态再结晶不明显，0.001 s–1

和 0.0001 s–1 下远端组织与拉伸端组织一样发生了充分

的动态再结晶，等轴 α 相晶粒饱满，这对于超塑性能提

升有关键作用。α 相晶粒在一定范围内的长大有利于

试样延伸率的上升，但在高温下其长大速度明显高于低

温，此时过低的应变速率反而不利于伸长率的增加，如
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图 12（g）所示，晶粒过度长大，导致延伸率有所降低。

以上研究对 920 ℃和 960 ℃下各种应变速率拉伸

的微观组织进行了详细的对比。为研究应变速率 0.001 
s–1 下不同温度对于微观组织的影响，其组织的金相图

如图 13 所示 （与上文重复的不再列出）。

图 13 为相同应变速率 （0.001 s–1），不同变形温度

下复合材料的显微组织演变，结合图 11 和 12 可以看出，

变形温度为 920 ℃和 940 ℃时，α相在拉伸端发生了明

显的动态再结晶，其中 940 ℃时晶粒更大故其延伸率高

于 920 ℃。960 ℃和 980 ℃拉伸端和远端均发生了充分

的动态再结晶，其中 980 ℃在拉伸端和远端晶粒粗化明

显，超塑性下降，而 960 ℃时两端的晶粒大小都适中，延

伸率表现较好。结合上文研究发现，960 ℃ + 0.0001 s–1 只

在拉伸端产生了晶粒过度长大的现象，远端并未产生，

故而其延伸率介于 980 ℃ + 0.001 s–1 和 960 ℃ + 0.001 s–1

的试验条件之间。此外综合以上分析可知，图 7 中临界

点出现的原因是因为高温低应变速率下晶粒的过度长
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图 12 960 ℃下 4 种不同应变速率拉伸端和远端金相图

Fig.12 Metallographic diagram of tensile end and distal end at 960 ℃ with four different strain rates

大导致超塑性的恶化，其只出现在 960 ℃和 980 ℃时是

由于在试验条件下，温度较低时，即使应变速率也低，晶

粒也不会出现明显的粗化。

3 结论

本文测试了 TiBw/TA15 钛基复合材料在变形温度

为 920~980 ℃和应变率为 0.0001 ~ 0.05 s–1 变形条件下

的超塑性变形行为，分析了超塑性变化的规律和机理。

基于双曲正弦模型拟合出了材料变形本构方程，并对拉

伸断裂后试样的显微组织进行了表征，得出结论如下。

（1）轧态 TiBw/TA15 钛基复合材料在高温下表现出

良好的超塑性，在 960 ℃和 0.001 s–1 的应变速率下，复

合材料表现出最佳超塑性，延伸率高达 569%。

（2）Arrhenius 本构方程显示材料具有高达 720.0 
kJ/mol 的变形活化能，这是其动态再结晶的基础条件，

同时拟合的本构方程适用于各类不同的应力水平，为超

塑性工艺精确仿真和优化提供可靠的数据支撑。
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（3）总体来看，温度越高，应变速率越低，伴随晶粒

的长大，复合材料的超塑性能越好。但在温度过高应变

速率过低的情况下，组织内部 α 相晶粒过度长大同时伴

随大面积空洞缺陷，反而不利于超塑性能提升。
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