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摘要: 高温钛合金是先进航空发动机压气机应用的理想材料,代替钢或镍基高温合金, 可以显著提高发动机的推重比和

服役性能。随着钛合金使用温度的提高,高温蠕变抗力越来越成为影响其使用温度和使用寿命最关键的力学性能。在

400~ 600e 的温度范围内,钛合金的蠕变变形一般受位错攀移机制所控制, 蠕变激活能近似等于有效扩散激活能, 因此,

扩散是影响钛合金高温蠕变抗力的最主要因素。杂质元素 Fe在钛合金中具有反常大的扩散能力,是 T i自扩散系数的

103~ 105 倍, 在 T i中的扩散可能受离解扩散机制所控制。钛合金中的微量 Fe 同时会显著促进 T i的自扩散, 提高位错

攀移速率,从而降低蠕变抗力。为了改善高温钛合金的蠕变性能,需要严格控制原材料如海绵钛和中间合金中杂质 Fe

的含量。
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Abstract: High temperature titanium alloy s w ere idea materials for advanced aero-eng ine compresso r

use due to their ex cellent cont ribut ion to the spectacular pr ogress in thrust- to-mass rat io and operat ing

performances, w hich had been achieved through the substitution of t itanium alloy s for steel o r N-i

based super allo ys. With increasing the operating temperature of t itanium allo ys, creep resistance be-

comes the most important mechanical property w hich may affect the oper at ing temperatur e and ser vice

lifet ime. Over the temper ature range f rom 400 e to 600 e , creep defo rmat ion o f t itanium alloys is pr-i

mar ily contr olled by dislocat ion climb mechanism, the activat ion energy of cr eep is close to the act iva-

t ion ener gy of effect ive dif fusion. T herefore, dif fusion plays an important r ole in dominat ing creep re-

sistance fo r high temper ature titanium alloy s. T he impurity iron has an abnormal high diffusion ability

w hich is 103-105 times as large as that o f self-diffusion in t itanium , and may be at t ributed to the disso-

ciat ive dif fusion mechanism. Meanwhile, t race ir on may pr omote the self-diffusion of T i, thus may in-

crease the dislo cat ion climb rate and reduce the creep resistance. In order to improve the creep r esist-

ance o f high temperature titanium alloys, the content of impurity iron must be carefully rest ricted in

the raw materials such as t itanium sponge and master alloys.
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  先进航空发动机的服役性能和使用可靠性在很大
程度上受在高温高应力作用下材料热强性的限制[ 1]。

为了提高先进航空发动机的推重比和减少油耗,必须

减轻发动机的结构质量, 在依靠整体叶盘、整体叶环、

空心涡轮叶片等新颖结构的同时, 发动机的减重越来

越多地依赖于高比强度、低密度、抗氧化及耐高温先进

材料的应用。

  高温钛合金是航空发动机应用非常有吸引力的材

料,提供了从室温到 600 e 范围内高的强度水平,而且

其密度仅为钢或镍基合金的一半, 目前在先进的军民

用航空发动机上钛合金的用量要占到 25%以上,主要

用于制造风扇和压气机的轮盘、叶片和机匣等部件[ 2]。

发动机推力和推重比的提高,导致压气机的出口温度

相应升高,需要耐热能力更优的高温钛合金, 以代替一

级或两级原来用镍基高温合金的压气机高压轮盘和叶

片,这样可以显著减轻压气机的质量, 从而提高推重
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比。高温钛合金的长时最高使用温度已从最初的

350 e 提高到了现在的 600 e ,限制高温钛合金在更高

温度下使用的因素主要是其随着温度升高而快速下降

的热强性和表面抗氧化性
[ 3]
。

  高温蠕变性能是评价高温钛合金耐热性最重要的

指标之一,对于在高温下应用的部件,如航空发动机的

压气机盘,一般只允许非常小的蠕变塑性应变[ 4]。随

着使用温度的提高, 高温蠕变抗力越来越成为影响高

温钛合金使用温度、使用可靠性和使用寿命最主要的

限制因素。以往,提高高温钛合金蠕变抗力主要是通

过主合金化元素的选择、成分优化及显微组织控制来

获得, 往往忽视杂质元素的作用。根据几十年来大量

的研究结果和实践经验, Øa族元素 Fe, Co, Ni会显著

损害钛合金的高温蠕变抗力。在这三个元素中, Fe一

般是钛合金中最主要也是含量最高的杂质元素,需要

引起特别关注。因此, 深入认识和理解杂质 Fe 在高

温钛合金中的存在形式、扩散行为及其对蠕变性能的

显著影响对于高温钛合金的科学研究、工业生产及质

量控制等诸多方面均具有重要的价值。

1  高温钛合金的相组成

  钛合金主要由两相组成, 即密排六方结构( HCP)

的A相和体心立方结构( BCC)的 B相。在 500 e 以上

使用的高温钛合金一般为近 A型合金,即以 A相为主,

在稳定状态下含有少量的 B相。这是因为, 与 A相相

比, A相在 B转变温度以下具有热力学上的冶金稳定

性,可动滑移系少, 且具有本质的低扩散能力,因此, A

相具有良好的高温蠕变抗力和组织稳定性[ 4] ;另一方

面,为了适当改善钛合金的热加工工艺塑性和扩大两

相区加工的温度窗口, 一般还加入少量的 B稳定化元

素,如 Mo, N b,生成少量的 B相, 这是高温钛合金合金

化的理论基础。

  为了尽量提高高温钛合金的耐热能力, 一般加入

较高含量的 Al, Sn, Zr,通过增强A相的固溶强化作用

和提高 B转变温度来提高高温蠕变抗力。但加入较高

含量的A l, Sn, Zr后,容易在A基体中析出以 Ti3A l为

基的有序 A2 相。可采用 Al 当量经验公式 ( [ A l] 当

= % Al+
1
3
%Sn+

1
6
%Zr+ 10% ( O+ 2N + C) [ 9%)

来判定A2 相析出的热力学趋势[ 5] , 即当合金中的 A l

当量超出临界值,在合适的温度下长时时效时,在过饱

和的 A相中会析出 A2 相。A2 和 A相之间的晶格错配

度小,当其尺寸小于 120nm 以下时与 A相能一直保持

共格关系
[ 6]
。有序共格的 A2 相会促进变形时位错的

平面滑移运动, 限制位错交滑移的进行,并会引起滑移

的不均匀分布, 形成粗大的滑移带, 因此, 会严重损害

合金的塑性[ 7- 9] ,因此, 大部分的高温钛合金合金化设

计均遵循了 Al当量设计准则, 即控制合金的 A l当量

在 9%以下。实际上, 大部分的高温钛合金在长时高

温使用时,还是会析出一定数量的 A2 相。

  另外,在高温钛合金中一般还加入 01 1% ~ 01 5%
的 Si,通过 Si的固溶强化和硅化物弥散析出的沉淀强

化,可以显著改善高温蠕变抗力。Si是 T i的共析型 B

稳定化元素,在 A和 B相中的固溶度较小, 当超出其固

溶度极限时,会析出硅化物。根据大量的研究结果,在

含 Zr 的近 A型钛合金中, 硅化物一般为六方结构的

( T i, Z r) 6 ( Si) 3 型, 以 S2表示, 其晶格常数随成分的差

异而略微不同, 一般在 a= 01 70nm , c= 01 36nm 左右,

呈椭圆形分布[ 10, 11] 。S2硅化物是不均匀形核的,优先

在A/B界面上或 A相中的位错上形核,与基体保持非

共格的位向关系
[ 12]
。

  基于上述分析可知, 大部分的高温钛合金均以 A

相为主,并通过适当利用 A2 相和硅化物的沉淀强化作

用,来改善高温蠕变抗力。本文在讨论 Fe 对高温钛

合金蠕变性能影响时,仅考虑 Fe在 A-Ti中的扩散行

为及作用,另外,因 Co, N i在 A-T i中的扩散行为及其

作用均与 Fe基本相同,因此,在此不作专门讨论。

2  钛合金高温蠕变的位错攀移机制

  高温钛合金的高温蠕变过程可用蠕变曲线来描述
(见图 1) ,蠕变可分为三个阶段, 即初始蠕变阶段、稳

态蠕变阶段和快速蠕变阶段,其中, A B 段为材料施加

应力后的瞬时弹性变形; BC 段为初始蠕变阶段(第一

阶段) ,此阶段开始时的蠕变速率很大, 随着时间的延

长,蠕变速率逐渐减小, 到 C 点时蠕变速率达到最小

值,在这一阶段,位错可自由运动并易增殖, 所以蠕变

速率较大,并急速下降到一个稳定的值,代表稳态蠕变

阶段的开始; CD 段为稳态蠕变阶段(第二阶段) ,这一

阶段的特点是蠕变速率几乎保持不变, 代表了应变强

化和通过热激活回复达到一个平衡状态, 其稳态蠕变

速率可用ÛEss表示, ÛEss与温度 T 的关系可以采用公式 1

来表达; DE 段为快速蠕变阶段(第三阶段) , 随着时间

的延长,蠕变速率增大,至 E 点发生断裂。

ÛEss = ARnexp(- Q
RT

) (1)

式中: A 为常数; R为施加应力; n为应力指数; Q为蠕

变激活能; R为气体常数; T 为绝对温度。

  对于高温钛合金来说,在其主要的服役温度范围
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图 1  钛合金典型的蠕变变形的时间-应变曲线

Fig11  General form of s t rain agains t t ime curve of

creep deformation for t it anium al loys

内( 400~ 600 e ) ,大量的实验研究结果表明, 其稳态阶

段的蠕变速率与应力很好地符合幂律指数规律,应力

指数一般在 41 5~ 51 2范围之内, 因此, 认为其蠕变变

形主要受位错攀移机制所控制 [ 13, 14] , 在这种情况下,

蠕变激活能接近于 T i的自扩散激活能[ 15] 。

  在较高的温度下, 位错的攀移运动需要借助空位

或间隙原子的扩散来得以实现,因此,位错的攀移速度

取决于空位或间隙原子的扩散速率,即扩散越快, 引起

的位错攀移速度越大,相应的高温蠕变变形速率越高。

可见,扩散是决定钛合金高温蠕变抗力最主要因素,所

有能降低钛合金扩散的方法均有助于高温蠕变抗力的

提高。

  为了提高高温钛合金的蠕变抗力, 除降低合金基

体的扩散速率外,通过在位错附近形成溶质原子气团

或析出细小弥散的沉淀相可以有效地阻碍位错的攀移

运动[ 16] 。

3  Fe在 A-Ti 中的扩散行为

  与其他 HCP 结构的元素如 Mg, Zn, Cd 相比, T i

的离子/原子半径比很大, 因此, 可以将 Ti认为是/开

放0式金属 [ 17, 18] ,往往测得的 Ti 的本质自扩散速率要

高于理论计算值,这种反常现象难以采用常规的空位

扩散机制来解释,应该还存在其他的扩散机制。

  Mishin 等
[ 18]
采用超纯 Ti (含 01 02 @ 10

- 6
% Fe,

01 007 @ 10- 6% Co, < 01 015 @ 10- 6% Ni)来测量 A-T i

的自扩散, 实验结果表明, 与其他 HCP 结构材料一

样,遵守 Arrhenius公式。另外,也测试了 Al在 A-T i

中与 C 轴垂直方向的扩散系数, 也遵守 Arrhenius公

式,在 662~ 867 e 范围内, A l在 A-T i中扩散系数比 A-

Ti的自扩散系数慢 3~ 5倍,均为受空位扩散机制所

控制。KÊppers的研究工作也得出了相同的结果 [ 17]
。

  Fe在 A- Ti中具有很高的扩散速率, Nakajima[ 19]

测试了 Fe, Co, Ni在A- Ti中的扩散速率(见表 1) , Fe,

Co , Ni在 A-T i中的扩散系数是 A-T i自扩散系数的

103~ 105 倍, 而且平行于密排六方结构A-T i的 C 轴方

向的扩散系数( D / / )要大于垂直于 C 轴方向的扩散系

数( D X ) ,差 2~ 5倍。另外, 杂质 Fe 的存在又显著加

速了 A-T i的自扩散, 特别在 B转变温度以下
[ 17]
。例

如,对于高纯的 A-T i, 其自扩散激活能 Q = 303kJ/

mol[ 17] , 而含较高含量的杂质元素 Fe, N i, Co 时, A-T i

的自扩散激活能 Q= 240kJ/ mo l[ 20] 。因此, 采用实验

方法测得的钛的自扩散系数是外在的, 而不是其内在

的本质扩散系数,受杂质原子快扩散的强烈影响。

表 1  Fe, Co, Ni在单晶 A-Ti中的扩散[ 19]

Table 1  Diffusion of Fe, Co, N i in single A-T i[ 19]

D 0/ ( m2 # s- 1 ) Q/ ( kJ# mol- 1)

/ / X / / X

Fe 41 7+- 117
112 @ 10- 7 61 4+- 110

019 @ 10- 6 1121 3 ? 215 14412 ? 11 2

Co 11 9+- 012
012 @ 10- 6 31 2+-

015
014 @ 10- 6 1141 1 ? 019 12611 ? 11 2

Ni 51 6+- 111
019 @ 10- 6 51 4+- 111

019 @ 10- 6 1371 2 ? 114 14118 ? 11 5

  Fe 在 A-Ti中的反常快扩散现象难以用空位扩散

机制来进行解释,而更接近间隙扩散机制。但是, 按海

格的经验定则, 只有当杂质原子与溶剂原子的半径比

小于 01 59,才可能有较多的间隙原子[ 21]
。T i原子半

径( r Ti)为 01 147nm, Fe原子半径( rFe )为 01 124nm, Fe

与 T i的原子半径比
r Fe
rTi
等于 01 84, 明显大于 01 59。

Frank和 T ur nbull
[ 22]
提出了一种最初在半导体扩散

中发现的离解扩散机制( Dissociat ive Dif fusion M ech-

anism) ,即一部分杂质原子是以置换方式存在,而另一

部分是以间隙原子方式存在。间隙原子( Interst it ial,

B i)和置换原子( Subst itut ional, Bs )的动态平衡受离

解反应所控制:

B i+ V ZBs (2)

式中 V 代表空位。根据这种离解扩散机制, 溶质原子

的有效扩散系数没有像直接间隙扩散那么大,但明显

大于置换扩散机制。对于分离机制, 间隙原子与一个

空位结合而形成一个置换式溶质, 随后该置换式溶质

能分离,再形成一个空位和一个间隙原子。Fe在 A-T i

中的反常快扩散行为看来具有来自离解扩散机制的贡

献,即 Fe既可以置换固溶于 A-T i中,也可以间隙固溶

于A-T i中,这可能与 Ti的反常大的离子/原子半径比

有关系[ 18]。

  除Fe之外, Co, N i, Cr, Mn 在A-Ti中同样具有反

常快的扩散,可以将这些元素称为 T i的快扩散元素,

但 Cr, M n在 A- Ti中的扩散速率要比 Fe, Co, Ni低 2
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个数量级左右
[ 23]
。

4  控制高温钛合金中 Fe含量的重要作用

  综上所述, Fe, Co, Ni 是 A-T i中的快扩散元素。

一方面, Fe, Co, Ni在 A-Ti具有非常大的扩散速率;另

一方面,当合金中存在 Fe, Co , N i时又极大地促进 A-

Ti的自扩散, 使得钛合金的有效扩散能力大大增强,

提高了蠕变测试时的位错攀移速率
[ 24]

,从而降低了钛

合金的高温蠕变抗力。

  根据研究, 在所有的测试温度范围内,高温钛合金

中的 Fe 均显著提高了蠕变塑性应变量, 与合金的组

织状态无关[ 25]。Russo[ 26]对比研究了N i和Fe对B退

火的 T i6242S 钛合金的蠕变性能的影响, 结果表明,

Ni对 T i6242S合金蠕变抗力的下降作用是 Fe的 7~

11倍。Paradkar [ 27] 的研究结果认为, 在高温钛合金

中, Co 对蠕变抗力的下降作用要大于 Fe。

  Xu 等[ 28] 从另一个角度分析了 Fe, Co, Ni对钛合

金蠕变性能的影响, 采用 LMT O-ASA 方法计算了 T i

的各种溶质原子与空位的交互作用能, 对比计算结果

和实验信息,可以得出溶质与空位交互作用和高温蠕

变性能之间的简单关系, 当溶质原子被空位吸引可以

提高蠕变抗力, 而那些排斥空位的溶质原子对蠕变抗

力没有好处。Ti 的大部分合金化元素如 Al, Si, Zr,

Nb, M o, Sn 等与空位具有负作用,对蠕变有益;而 Fe,

Co , Ni与空位是相斥的,因此,会损失蠕变性能。

  因此,对于高温钛合金而言,特别是在更高温度下

长期使用的合金,一定严格控制原材料中的 Fe, Co , Ni

元素的含量,这对于保证钛合金的高温蠕变性能是非

常重要的。但钛合金铸锭中的杂质 Fe 是难以完全避

免的,因为海绵钛的生产过程中容易带入杂质 Fe。采

用 Mg 还原 T iCl4 的 Kro ll方法生产海绵钛时,在钢制

反应容器中进行真空还原-蒸馏时的工作温度高达

700~ 850 e ,处于高温下的 TiCl4 会腐蚀容器内壁,最

终的生成物 Fe会转移到海绵钛中;而且盛液态 Mg 的

容器都是钢制材料, 所以 Mg 中一般都含有一定量的

Fe,最终也会转移到海绵钛中; 在进行海绵钛坨破碎

时,少量的 Fe屑也会进入海绵钛中[ 29] 。除此之外,对

于熔炼钛合金所使用的中间合金及纯金属也会带入杂

质 Fe。

  对于在 600 e 温度下服役的高温钛合金, 在材料

标准或相关的技术要求中对合金中的 Fe 含量提出了

极为严格的要求, 例如美国的 T-i 1100合金,其化学成

分技术指标要求 Fe含量 [ 01 02%;英国 T IMET 公司

生产的 IM I834合金的 Fe含量控制得也相当低,仅为

01 0065% [ 30]
。对用于高温钛合金的海绵钛及中间合

金,要特别挑选低 Fe的原材料,以保证材料的高温蠕

变性能。

5  结论

  ( 1)大部分的高温钛合金以 A相为主,高温蠕变行

为主要受位错攀移机制所控制, 其蠕变激活能接近于

基体材料的自扩散激活能。

  ( 2) Fe是 A-Ti的快扩散元素,在 A-Ti中具有反常

大的扩散速率, 是 A-Ti自扩散速率的 103 ~ 105 倍,当

钛合金中存在 Fe时还会显著促进A- Ti的自扩散, Co,

Ni在 A-Ti中的扩散行为与 Fe 相近。

  ( 3) Fe在 A-Ti中的扩散可能为离解扩散机制, Fe

既可以置换固溶于 A-T i中, 也可以间隙固溶于 A-T i

中,这可能与 T i的反常大的离子/原子半径比有关。

  ( 4)高温钛合金中的杂质 Fe 显著提高基体的扩

散速率,导致蠕变过程位错攀移速率的明显增加, 从而

显著降低高温蠕变抗力。

  ( 5)为了改善高温钛合金的蠕变性能,应严格控制

所用原材料如海绵钛、中间合金中杂质 Fe的含量。
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太钢开发高锰高氮不锈钢新品种

据科学网 2009 年 7月 12日报道, 山西太钢集团

近日成功冶炼出高锰高氮不锈钢新产品, 有效探索出

冶炼高氮不锈钢的新工艺方法, 填补了世界不锈钢冶

炼史空白,也为今后完成高氮不锈钢系列在常压下的

冶炼奠定了坚实的基础。

新开发的 10Cr 21M n16NiN不锈钢新产品是国家

/ 9730计划配套子课题项目, 是开发节镍新型高强、无

磁奥氏体不锈钢钢种,具有较高的强度及无磁性能,产

品可以运用在电子电器元件、弹性材料、汽车支架、高

强螺栓、耐磨丝网、沿海大桥钢筋、高强设备上。

为尽快开发和掌握这一高难度不锈钢冶炼技术,

太钢集团专门成立了课题攻关组, 认真研究探索, 从以

往的不锈钢冶炼技术上归纳总结经验, 从品种特性上

找出重点环节, 从生产工艺上制定严密的规程标准,从

操作控制上严细每一步控制点, 探索和实践了该钢种

电炉-氩氧炉-LF 炉-连铸工艺路线的成功运用,从而使

这一高难冶炼工艺终在该厂冶炼成功。
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