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摘 要：以梯形连铸坯 Al-5Ti-1B-0.2Cu 中间合金为研究对象，进行不同温度的固溶处理，然后在不同变形温度、应变

速率和变形方向进行热压缩变形。研究 Cu 元素加入、固溶处理、热压缩对第二相粒子微观组织及尺寸不均匀变形的影

响。结果表明：Al-5Ti-1B-0.2Cu 中间合金经固溶处理 600 ℃/4 h 后第二相粒子共有 4 类：(Ti,Al)B2、Al7Cu2Fe、TiB2 和

TiAl3。当 Cu 存在时，Al-Cu-Fe 相生成有利于增多第二相粒子数目。在相同变形程度和变形温度下随变形速率（0.01、

0.1、1 s-1）增大，TiAl3 平均粒子尺寸逐渐减小而 TiB2 粒子更趋于弥散分布。第二相粒子 TiAl3 在横向压缩变形后更加

均匀，纵向压缩变形后更加细小，横向压缩与纵向压缩后 TiB2 粒子尺寸、分布情况则基本相同，梯形连铸坯的尺寸不

均匀塑性变形更有利于第二相粒子 TiAl3 和 TiB2 的尺寸与分布。
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20 世纪 70 年代，是铝合金晶粒细化剂飞速进步的

关键时期。London & Scandinavian Metallurgical（LSM）

公司据此开发出了 Al-Ti-B 中间合金，随着铸造及加工

技术不断进步制备出 Al-Ti-B 线材降低了产品的生产成

本，消除了第二相粒子的聚集现象，使得细晶效果更稳定，

世界铝工业使用的晶粒细化剂大约有75%是Al-Ti-B合金

线材。Al-Ti-B 中间合金线材的细晶性能优化可以采用成

分合金化、热处理和塑性变形等方式二次细化晶粒[1-5]。

第一，成分合金化主要是在 Al-Ti-B 中间合金基础上添加

C、Ce、Y、Sr 等，但这类多元中间合金细化剂技术目前

尚不成熟，其他元素如 Cu、Fe 对晶粒细化效果影响也研

究较少[6-9]。第二，对 Al-Ti-B 中间合金进行热处理，

Ghadimi 和 Venkateswarlu[10-11] 等发现热处理可提高

Al-5Ti-1B 和 Al-5Ti 合金在凝固过程中对铝的晶粒细化效

果。第三，塑性变形可使第二相粒子 TiAl3和 TiB2趋于弥

散分布，变形过程的流变应力和动态再结晶等使粒子分布

逐渐稀疏，塑性变形后中间合金在凝固过程对铝的晶粒细

化效果相比于铸态提高了约 1.5 倍[12-14]。鉴于上述几种方

法本质上不存在竞争关系，因此协同 2 种或多种方式细化

晶粒是目前常用的手段，如杜林雨[15]等通过塑性变形和

热处理制备 Al-Fe 中间合金做脱氧剂，提供了一种新方

法，即在钢凝固过程中能形成难熔 AlN 质点在晶界上析

出并阻碍奥氏体晶粒长大，起到细化晶粒和脱氧的作用，

显著地提高了钢的纯净度。

Azizieh 等人[16]发现搅拌摩擦处理过程的剧烈塑性

变形可以提升固体扩散、降低反应活化能，从而诱导

Al-Cu 反应获得更细的晶粒结构，且 Al2Cu 颗粒的存在

增加了 Al 基体位错密度，二者共同作用提高了复合材料

的显微硬度。 特别是 Cu 元素在合金中对形核趋势及塑

性变形具有积极影响，如 TiNiPdCu 基合金中添加 Cu 元

素在退火过程形成 TiPdCu 沉淀物，随着 Cu 含量增加沉

淀物密度逐渐增加，富 Cu 的 TiNiPdCu 基合金在非均匀

形核位置有优先形核趋势，这是因为变形诱导的缺陷所

提供的[17]。Al 合金加入含 Cu 中间合金，随中间合金含

量增加 Al 合金晶粒尺寸被细化[18-19]。NiTiCu 薄膜中 Cu
代替 Ni 有利于减少磁滞，当载荷过高会产生位错导致不

可逆塑形变形[20]。Cu-10%WC 合金热轧过程产生塑性流

动使晶粒被细化进而提高材料性能[21]。

除内部机制性影响外，工艺手段在合金制备中也起

主要作用。Al-Ti-B 中间合金线材制备方法主要有以下几

种：半连续铸造挤压法、连续铸挤法、连铸连轧法。其

中，连铸连轧加工方法具有生产效率高、产品质量高、

耗能低、便于实现机械化和自动化特点[22-24]。当应力-
应变达到一定值后试样会出现不均匀变形现象[25]，并且

对铸态 Al-5Ti-1B 合金进行挤压、轧制、热处理等合金

在塑性变形等外力作用下会产生晶格畸变，提高畸变能

而产生应力场，增大位错滑移阻力与流变应力提高金属

材料性能[26-27]。连铸连轧过程中，由于梯形线坯“尺寸

不对称”会产生不均匀变形，而不均匀变形对 Al-Ti-B
中间合金影响尚不清楚[28-30]。因此，研究不均匀变形对
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梯形连铸坯的影响有重要意义。

第二相 TiAl3 和 TiB2粒子的尺寸特性、分布状态对

Al-Ti-B 中间合金的细化性能也有重要影响[7,31-33]。非均

质形核质点的平均尺寸越小、分布越均匀则最终细化过

程中α-Al 形核晶粒尺寸就越小，第二相粒子分布越弥散

越有利于形核，通过改善第二相粒子 TiAl3、 TiB2形貌、

粒子尺寸及分布状态，有利于制备出具有高效细化性能

的铝钛硼中间合金。

本研究通过向 Al-5Ti-1B 梯形连铸坯中添加 Cu 元

素，对连铸坯进行固溶处理和不同方向下的热压缩变形，

研究 Cu 加入及不同条件下第二相粒子（TiAl3、TiB2）

微观组织变化，探究横向及纵向压缩变形对第二相粒子

尺寸大小与分布情况的影响，为该中间合金的晶粒细化

效果提供理论依据与技术参考。

1 实 验

实验所用材料为梯形连铸坯 Al-5Ti-1B-0.2Cu 中间合

金。用线切割机将梯形连铸坯切为 8 mm×5 mm×5 mm 块

状和Φ8 mm×12 mm 圆柱，采用盐浴热处理炉将块状合

金在 300、400、500 和 600 ℃分别进行 4 h 固溶处理。

对梯形坯进行横向、纵向取样（如图 1a 和 1b 所示）。利

用 Gleeble 3500 热模拟试验机对圆柱状合金进行热模拟

压缩实验，以 10 ℃/s 温度升温，变形温度分别为 350、
400、450 ℃，保温时间 120 s，变形速率 为 0.1、0.01、
1 s-1，变形程度ε为 0.4，变形后进行水冷，观察面是变形

后的纵截面。试样变形后经过粗磨、细磨和抛光，再采用

5%HF 进行腐蚀，腐蚀时间为 25~30 s，腐蚀后先用去离

子水冲去腐蚀液，再用乙醇清洗后吹干。用蔡司金相光

学显微镜对腐蚀好的试样进行组织观察，利用

QUANTA400 型扫描电镜（SEM）进行组织形貌和组成

元素分析，采用 JEM2100 型透射电子显微镜（TEM）

对微观组织进行观察并进行能谱分析，用德国布鲁克生

产 D8 ADVANCE 型号 X 射线衍射仪进行物相检测。

2 结果与讨论

2.1 固溶处理对微观组织影响

图 2 分别为 Al-5Ti-1B-0.2Cu 中间合金在不同固

溶处理温度（300、400、500、600 ℃/4 h）下的金相

组织。从图 2a~2d 中可以明显看出在铝基金相上主要

分布着 2 种差异显著的粒子，一种是粒度较大且呈现

深灰色的多边形块状 TiAl3，另一种是粒度较小呈黑

色团聚态的 TiB2。从图中还可以看出，TiAl3 主要存

在于 Al 基体上，TiB2 则主要分布于晶界处及块状

TiAl3 粒子基体上，较为分散并没有聚集在一起，说

明 TiAl3 粒子对位于晶界的 TiB2 有一定分散作用。随

固溶温度的升高，TiB2 更倾向于由团聚状态向弥散状

态过渡，TiAl3 粒子也出现了分裂趋势，说明随着固

溶温度升高，第二相粒子逐渐被分散，细化能力逐渐

提高。

图 3为 Al-5Ti-1B-0.2Cu 中间合金在连铸态及不同

固溶处理温度（300、400、500、600 ℃）/4 h 下的 XRD
图谱。由图 3 可知，Al 的衍射峰相对强度最强，通过

Jade 软件分析可知，Al、TiAl3、TiB2 粒子的 RIR 值分

别为 4.10、4.76、4.20，在固溶温度为 300、400、500、
600 ℃时，通过 RIR 值得出 Al 的物相相对含量分别为

64.0%、58.8%、62.5%、72.1%，所以该合金基体组织

为 Al。除此之外，中间合金含有第二相粒子 TiAl3 和

TiB2 的衍射峰。在固溶温度为 400、500、600 ℃的 3
组固溶实验中，固溶温度改变并没有引起第二相粒子

峰值明显变化，而在 300 ℃固溶时基体 Al 和其他第二

相衍射峰强度远远高于其他的组分。此外，对比连铸

态和固溶处理后 X 射线衍射图谱发现，固溶处理后中

间合金基体 Al 和第二相 TiAl3、TiB2 峰值显著高于连

铸态。

图 4 为不同固溶温度下 Al、TiAl3、TiB2 粒子的物

相含量，物相含量根据公式（3）求出，相应参数在表

1 中给出。

图 1 横向取样、纵向取样剖面示意图

Fig.1 Schematic diagrams of cross-sections for horizontal sampling (a)

and longitudinal sampling (b)
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图 2 试样固溶处理 4 h 后金相组织

Fig.2 OM images of sample after solution treatment at different temperatures for 4 h: (a) 300 ℃, (b) 400 ℃, (c) 500 ℃, and (d) 600 ℃

图 3 连铸态及不同温度固溶处理 4 h的Al-5Ti-1B-0.2Cu 中间

合金 XRD 图谱

Fig.3 XRD patterns of Al-5Ti-1B-0.2Cu intermediate alloy

continuously cased and solution treated at different

temperatures for 4 h

利用 K 值法计算物相质量分数，对于两相混

合物 [34]，可用公式（1）、（2），对于 n相混合物，可

用公式（3），其公式如下：
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式中，I1、I2、Ij为待测相的最强峰的衍射强度，K 1
c 、

K 2
c 、 c

jK 分别为待测物相 K值，X1、X2、Xj为所求粒

子的质量分数。

由图 4 可知，随着固溶温度的升高，基体 Al 和
TiB2粒子物相含量都呈现先减小、后增大的趋势，而

TiAl3 粒子的物相含量呈现先增大、后减小的趋势。基

体 Al 在固溶温度为 600 ℃时含量最大（72.1%），

表 1 各粒子不同固溶温度下衍射强度、K 值及物相含量

Table 1 Diffraction intensity, K value and content of phases

for each particle at different solid solution

temperatures

Temperature/
℃

Object
phase

Diffraction
intensity, Ij/cps

Reference
strength, c

jK
Content,
Xj, ω/%

300
Al 18732 4.10 64.0

TiAl3 1640 4.76 17.4
TiB2 1296 4.20 18.6

400
Al 4020 4.10 58.8

TiAl3 1303 4.76 33.1
TiB2 285 4.20 8.1

500
Al 4741 4.10 62.5

TiAl3 1077 4.76 29.3
TiB2 284 4.20 8.2

600
Al 4756 4.10 72.1

TiAl3 1044 4.76 17.5
TiB2 347 4.20 10.4

a b

c d

20 µm

TiAl3

TiB2

（1）

（2）

（3）
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图 4 不同固溶温度下 Al、TiAl3 和 TiB2 粒子的物相含量

Fig.4 Phase content of Al, TiAl3 and TiB2 particles at different solid

solution temperatures

TiB2 粒子在固溶温度 300 ℃时含量最大（17.6%），

TiAl3 粒子在固溶温度 400 ℃时含量最大（33.2%）。

这表明随着固溶温度的升高，第二相粒子逐渐被分散，

固溶温度的升高可能会出现其他的双相粒子而降低

TiAl3 和 TiB2 粒子的物相含量。

图 5 为 Al-5Ti-1B-0.2Cu 中间合金在 600 ℃/4 h 固

溶处理后 AlTiB 第二相的透射电镜组织。由图 5a 中点

图 5 固溶处理 600 ℃/4 h 后 AlTiB 第二相的 TEM 照片及 EDS

能谱

Fig.5 TEM image (a) and EDS spectrum (b) of the second phase

of AlTiB after solid solution treatment at 600 ℃ for 4 h

J 的 EDS 分析可知，图 5a 中的析出物主要含有 Al、
Ti 和 B 3 种元素，在固溶处理后出现长 750 nm、

宽 170 nm 的长条状双相粒子 (Ti,Al)B2。研究表

明 [ 10 -11 ]，Al-Ti-B 合金在固溶处理后可能出现双相

粒子(Ti,Al)B2，双相粒子一般比较细小而且体积分

数也较小，固溶处理后出现的双相粒子(Ti,Al)B2 证

明该合金的细化能力被提高。

图 6 为 Al-5Ti-1B-0.2Cu 中间合金在 600 ℃/4 h
固溶处理后 TiAl3 相析出物的高分辨照片和选区电子

衍射花样。由图 6a 可知，第二相粒子 TiAl3 呈块状形

式存在，经 Nano Measurerrua 软件测量后，粒子尺寸

长 840 nm、宽 300 nm。图 6b 为点 M 选区电子衍射花

样，标定可知是 TiAl3 一套衍射斑点，晶带轴为[
_

110]。
图 6e 和图 6f 分别为图 6d 中 N、P 对应的傅里叶变换

图，根据傅里叶变换可知 N 和 P 处是第二相粒子

TiAl3，晶带轴为[011]。由图 6c 可以看出，第二相粒

子 TiAl3 与基体间属于半共格，与基体之间存在过渡

界面（图 6c 白框），在细化铝和铝合金时，第二相粒

子 TiAl3 与基体间的过渡界面将有利于形核[32]。

图 7 为 Al-5Ti-1B-0.2Cu 中间合金在 600 ℃/4 h 固

溶处理后第二相粒子 TiB2、TiAl3 析出物的 TEM 照片

及 EDS 元素面扫描。由图 7a、7b 可知，第二相粒子

都是无规则分布于基体 Al 上，粗细不同的杆状第二相

为 TiB2 粒子，散落于杆状之间的较小析出物为 TiAl3

粒子。图 7a 中最大的 TiB2 粒子是长为 830 nm，宽为

290 nm 的杆状。TiAl3 粒子析出物如箭头所指是不规

则的椭圆状，尺寸为 30~50 nm。从图 7b 中的高分辨

（HAADF）图可以看出，杆状 TiB2 粒子上出现了白

亮线，由 EDS 元素面扫描可以看出白亮线表示析出物

中存在 Ti 元素和 B 元素的偏聚，由此可知固溶处理

600 ℃/4 h 时，溶质元素更易发生偏析，有利于过饱和

Ti 以 TiAl3 形式析出使 TiAl3 粒子增多，进一步提高细

化效果。

图 8 为析出 Al 透射电镜表征及 EDS 元素面扫描、

含 Cu 第二相的 TEM 微观组织及 EDS 能谱。从图 8a
中可以看出，箭头所指 K 处的析出物为五边形，平均

边长约为 330 nm。根据图 8b 的选区衍射标定可看出

晶 带 轴 为 [ 0 1
_

1 ] ， 可 判 断 五 边 形 析 出 物 为

Al 析出相。图 8c 为 Al 析出高分辨图，图 8d、图 8e
分别为图 8c 的 EDS 元素面扫描。可以看出 Al 基体上

均匀地分布了 Fe 元素。由图 8f 可以看出，箭头所指

L 处析出物为四边形，通过图 8g 能谱和 8h 选区电子

衍射花样可知，图 8f 中 L 处为 Al7Cu2Fe，晶带轴是

[ 1
_

1 0 ]。由上可知，在 Al - 5 Ti - 1 B - 0 . 2 C u 当只含

有 Al 和 Fe 时，两者未形成 Al-Fe 相，但是当 Cu

200 nm
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J
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图 6 固溶处理 600 ℃/4 h 后 TiAl3析出物的 TEM 分析

Fig.6 TEM analyses of TiAl3 precipitate after solid solution treatment at 600 ℃ for 4 h: (a) morphology of TiAl3; (b) SAED pattern of area M

marked in Fig.6a; (c) interface; (d) HRTEM image of block area in Fig.6c; (e) Fourier transform pattern of N marked in Fig.6d;

(f) Fourier transform pattern of P marked in Fig.6d

图 7 600 ℃/4 h 固溶处理后第二相粒子 TEM 及高角环形暗场像（HAADF）照片和 EDS 元素面扫描

Fig.7 TEM image (a) and HAADF image (b) and EDS element mappings (c-f) of second phase particles after solid solution treatment at

600 ℃ for 4 h: (c) Al, (d) Ti, (e) B, and (f) Fe

a c e

b d f

M

N

P

TiAl3

a c e

b d f
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图 8 Al 析出相和含 Cu 第二相的 TEM 微观组织﹑EDS 能谱及 EDS 元素面扫描

Fig.8 TEM image of Al precipitation phase (a); SAED pattern of K marked in Fig.8a (b); HRTEM image of Al precipitation phase (c); EDS

element mappings of Al (d) and Fe (e); TEM image of the second phase containing Cu (f); EDS spectrum of the second phase containing

Cu (g); SAED pattern of L marked in Fig.8f (h)

存在时，三者则会形成 Al-Cu-Fe 相。

2.2 横向压缩变形速率对微观组织影响

图 9 为连铸态 Al-5Ti-1B-0.2Cu 中间合金在应变

ε=0.4、变形温度 400 ℃时不同应变速率（  =0.01，0.1，
1 s-1）下横向压缩的应力-应变曲线。由图 9 可知，应

变速率分别为 0.01、0.1、1 s-1 时峰值应力分别为 26.5、
38、51 MPa。随应变速率（0.1、0.01、1 s-1）增大，

图 9 不同应变速率下 Al-5Ti-1B-0.2Cu 中间合金的应力-应变

曲线

Fig.9 Stress-strain curves of Al-5Ti-1B-0.2Cu intermediate alloy

at the strain rate of 0.01, 0.1, and 1 s-1

峰值应力逐渐增大，该中间合金本构方程为：

 13 5.36422 193.559473.96337 10 [sinh 0.02695 ] exp
RT

      
 



（4）
图 10 为变形温度 400 ℃、应变 0.4 时不同应变速

率（  =0.01，0.1，1 s-1）下 Al-5Ti-1B-0.2Cu 中间合

金横向压缩后的金相显微组织。由图 10 可知，TiB2

粒子主要是集中分布于晶界处和块状 TiAl3 粒子上，

TiAl3 粒子呈不规则块状。在变形速率 0.01 s-1 时，TiAl3
粒子比较少而且 TiB2 粒子最为聚集；在变形速率 0.1 s-1

时，TiAl3 粒子比变形速率 0.01 s-1 时小但尺寸不均匀，

且 TiB2 粒子有分散的趋势；在变形速率 1 s-1 时，TiAl3

粒子数目最多且尺寸比变形速率 0.01 s-1 时小，而且粒

子尺寸均匀，多为规则的椭圆形，TiB2 粒子的分布情

况也最稀疏。

图 11 为变形温度 400 ℃、应变 0.4 时，不同应变

速率（  =0.01，0.1，1 s-1）下 Al-5Ti-1B-0.2Cu 中间

合金横向压缩后 TiB2 粒子的 SEM 形貌及 EDS 能谱。

由图 11a 中点 Q 的 EDS 谱可知，此块状粒子为 TiB2

粒子。在应变速率  =0.01 s-1 时，大部分粒子聚集在一

起，只有少量粒子分散于基体上；在应变速率  =0.1 s-1

时，粒子的分布情况相比于 0.01 s-1 时分散，但是颗粒

比较大，主要呈颗粒状和杆状；在应变速率  =1 s-1
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图 10 不同应变速率下 Al-5Ti-1B-0.2Cu 中间合金的金相显微组织

Fig.10 OM microstructures of Al-5Ti-1B-0.2Cu intermediate alloy at the strain rate of 0.01 s-1 (a), 0.1 s-1 (b), and 1 s-1 (c)

图 11 不同应变速率下的 TiB2 粒子 SEM 形貌及 EDS 能谱

Fig.11 SEM morphologies (a, c, d) and EDS spectrum (b) of TiB2 particle at the strain rate of 0.01 s-1 (a-b), 0.1 s- 1 (c), and 1 s- 1 (d)

时，聚集在一起的粒子较少，而且相对于 0.01 和 0.1 s-1

时分布情况最稀疏。可见，随应变速率的增加，TiB2

粒子分布趋于弥散。

图 12 为变形温度 400 ℃、应变 0.4 时，不同应变

速率（  =0.01，0.1，1 s-1）下 Al-5Ti-1B-0.2Cu 中间

合金横向压缩后 TiB2 粒子的 SEM 形貌及 EDS 能谱。

由图 12a 中点 X 的 EDS 能谱以及图 3 可知为 TiAl3。

在应变速率  =0.01 s-1 时粒子 TiAl3 中间出现裂纹，

裂纹将一块粒子分为两块；在应变速率  =0.1 s-1

时，粒子表面也出现裂纹，但是裂纹比较窄、裂

纹扩展路径短，尚未完全将 TiAl3 粒子分开；在应

变速率  =1 s-1 时，裂纹最大而且在 1 个粒子表面

还出现多个裂纹，即裂纹将 1 个 TiAl3 粒子完全分

为多个，裂纹越多则粒子数目越多尺寸越小。可

见随着变形速率的增大，裂纹越来越多细小第二

相粒子数目增多。

图 13 为变形温度 400 ℃、应变 0.4 时，不同应

变速率（  =0.01、0.1、1 s-1）下 Al-5Ti-1B-0.2Cu
中间合金横向压缩后 TiAl3 粒子平均尺寸。由图 13
可知，在应变速率分别为 0.01、0.1、1 s-1 时，TiAl3

粒子平均尺寸分别为 24.88、22.45、20.8 μm。随着

应变速率的增大粒子平均尺寸逐渐减小，在应变速

率  =0.01 s-1 时粒子平均尺寸最大，在应变速率

1 s-1 时达到最小。因此，TiAl3 粒子尺寸较小且数目

较多时，在细化晶粒过程中会提供更多的非均匀形

核质点。
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图 12 不同应变速率下的 TiAl3 粒子 SEM 形貌及 EDS 能谱

Fig.12 SEM morphologies (a, c, d) and EDS spectrum (b) of TiAl3 particle at the strain rate of 0.01 s-1 (a-b), 0.1 s-1 (c) , and 1 s-1 (d)

图 13 不同应变速率下 TiAl3 粒子平均尺寸

Fig.13 Average size of TiAl3 particles at different strain

rates

2.3 纵向压缩变形温度对微观组织影响

图 14 为连铸态 Al-5Ti-1B-0.2Cu 中间合金在应变

速率  =1 s-1，应变ε=0.4 时，不同变形温度（300、350、
400、450、500 ℃）下的应力-应变曲线。由图 14 可

知，不同变形温度下的峰值应力分别为 84、70、51、
36.5、24 MPa。在应变和应变速率恒定时，随变形温

度升高，峰值应力减小。

图 15 为连铸态 Al-5Ti-1B-0.2Cu 中间合金在应变速

率  =1 s-1，应变ε=0.4 时，不同变形温度（300、350、
400、450、500 ℃）下 TiAl3 粒子的 SEM 形貌和 EDS
能谱。由图 15a 中点 R 的 EDS 能谱可知，不规则块状物

图 14 不同变形温度连铸态 Al-5Ti-1B-0.2Cu 中间合金的应力-

应变曲线

Fig.14 Stress-strain curves of as-casted Al-5Ti-1B-0.2Cu

intermediate alloy at different deformation

temperatures

体为 TiAl3粒子。在变形温度 300、350、400、450、500 ℃

下均出现碎片化使粒子数目增多。从 TiAl3粒子的形貌来

看，变形温度为 400 ℃时 TiAl3粒子数目最多。

图 16 为应变速 率  =1 s-1 ，应 变 ε=0.4 时，

Al-5Ti-1B-0.2Cu 中间合金在不同变形温度（300、350、
400、450、500 ℃）下的 TiB2 粒子 SEM 形貌和 EDS
能谱。由图 16 中点 S 的 EDS 能谱可知，基体上的灰

白色颗粒为 TiB2 粒子，基体为 Al；在图 16a 变形温度

为 300 ℃时 TiB2 粒子主要呈条状和颗粒状；在图 16c
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图 15 不同变形温度下 TiAl3 粒子的 SEM 形貌和 EDS 能谱

Fig.15 SEM morphologies (a, c-f) and EDS spectrum (b) of TiAl3 particles at the deformation temperature of 300 ℃ (a-b), 350 ℃ (c),

400 ℃ (d), 450 ℃ (e), and 500 ℃ (f)

图 16 不同变形温度 TiB2 粒子的 SEM 形貌和 EDS 能谱

Fig.16 SEM morphologies (a, c-f) and EDS spectrum (b) and TiB2 particles at the deformation temperature of 300 ℃ (a-b), 350 ℃ (c),

400 ℃ (d), 450 ℃ (e), and 500 ℃ (f)

变形温度 350 ℃时 TiB2 粒子主要呈颗粒状，有少部分

以条状存在；在图 16d 变形温度 400 ℃时 TiB2 粒子主

要呈颗粒状；在图 16e 变形温度 450 ℃时 TiB2 粒子主

要呈颗粒状和条状；在图 16f 变形温度 500 ℃时 TiB2

粒子主要呈颗粒状和条状，部分颗粒状粒子出现聚集

在一起呈块状的现象。由图 16a~16f 可以看出，TiB2

粒子颗粒呈现先减小后增大的趋势。

图 1 7 为应变速率  = 1 s - 1，应变 ε= 0 . 4 时，

Al-5Ti-1B-0.2Cu 中间合金在不同变形温度（300、350、
400、450、500 ℃）下的 TiAl3 粒子平均尺寸。由图

17 可知，在热变形温度为 300、350、400、450、500 ℃

时 T i A l 3 粒子平均尺寸分别为 2 7 . 9 3、 3 5 . 0 3、
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图 17 不同变形温度下 TiAl3 粒子平均尺寸

Fig.17 Average grain size of TiAl3 particles at the deformation

temperature of 300, 350, 400, 450, and 500 ℃

19.83、25.45、25.5 μm。由图 17 可知，随热变形温度

增大，粒子尺寸呈现先增大、后减小、再增大的趋势，

在热变形温度为 400 ℃时，TiAl3 粒子平均尺寸最小。

粒子尺寸较小、数目较多时，将来在细化晶粒过程中

也会提供更多非均匀形核质点，故从平均粒子尺寸来

看热变形温度在 400 ℃时为最佳。

2.4 分析与讨论

Al-Ti-B 中间合金是细化工业纯铝和铝合金最常

用的晶粒细化剂，影响其晶粒细化效果的因素是溶质

元素偏析和有效形核质点数量。（1）Al-Ti-B 中间合金

的有效形核质点主要是 TiAl3 和 TiB2 粒子，Al-5Ti-1B
中间合金的晶粒细化效果也取决于第二相粒子 TiAl3

和 TiB2 大小、形貌和分布情况。（2）溶质元素的扩散

效应可以抑制α-Al 晶粒长大速度；溶质偏析（图 7b）
的作用激发生长界面前沿的异质相粒子进一步形核，

会增加熔体内部有效晶核的数量，而界面前沿的再次

异质形核又阻止了已有晶粒的进一步长大。

Al-5Ti-1B-0.2Cu 中间合金在固溶处理后有利于

增多有效形核质点，其主要原因如下：（1）Ti 在 Al
的溶解度比较小，在连铸态中间合金 Ti 处于过饱和状

态，固溶处理为 Ti 在 Al 过饱和固溶体沉淀析出 TiAl3颗

粒提供了能量，故固溶处理后有 TiAl3 相析出（图 7a）。
（ 2）Cu 元素加入可增多第二相粒子种类（图 8），
600 ℃/4 h 固溶处理后第二相粒子共有 4 类: (Ti,Al)B2、

Al7Cu2Fe、TiB2 和 TiAl3。（3）固溶处理后存在 Ti 和 B
元素聚集偏析现象（如图 7b），Ti 元素的偏析最终会

形成 TiAl3粒子。TiB2粒子基本都聚集于晶界处（图 2），
这种由过剩 Ti 形成的 TiB2 粒子其晶粒细化效果可以

显著增强。

Asempah 等人[35]通过在 TiBN 中加入 Cu 发现，将

Cu 掺入薄膜将晶粒尺寸从 51 nm 减小到 16 nm。这是

因为 Cu 浓度足以抑制薄膜生长过程中的晶粒生长过

程，从而降低晶粒尺寸，且微小的 Cu 晶粒在相对较

大 TiN 晶粒周围偏析并形成（111）优选的结晶取向。

Callisti 等人[36]在 Ni-Ti 掺杂 Cu，发现促进了 Ti(Ni,Cu)2

板状沉淀物的形成，随着 Cu 含量增加该沉淀物变得

更加精细和密集地分散在晶粒中，横向晶粒尺寸逐渐减小，

很可能主要与晶界处Cu和Ni偏析有关，富（Ni,Cu）相在

晶界的偏析引起了明显的横向晶粒细化。

本 研 究 在 对 Al-5Ti-1B-0.2Cu 中 间 合 金 固 溶

600 ℃/4 h 后发现 Al 与 Cu 形成第二相粒子，同时抑

制了晶粒进一步长大且增加了第二相粒子数目。并猜

测 Cu 的加入加快了 TiB2 和 TiAl3 粒子弥散的速度，使

其 在 短 时 间 内 产 生 了 更 多 的 第 二 相 粒 子 ， 使

Al-5Ti-1B-0.2Cu 连铸坯的晶粒细化效果进一步提高。

Al-5Ti-1B-0.2Cu 中间合金在不同变形速率下进

行热压缩变形后， TiAl3 粒子表面出现裂纹（图

12a~12d），主要原因如下：（1）TiAl3 属于比较硬的粒

子且滑塑性变形而以脆性断裂模式为主；（2）TiAl3

粒子的碎块化过程中 TiAl3 粒子表面产生的裂纹在不

断扩展后主要呈现出 2 种趋势，一是新裂纹两端不断

发生扩展延伸，当裂纹的末端延伸到边缘时，新裂纹

将贯穿于整个 TiAl3 粒子而引起 TiAl3 粒子产生断裂，

这样一个大尺寸 TiAl3 粒子将被分为 2 块；二是裂纹

一端在合并后停止扩展而向 TiAl3 颗粒的边界处单向

延伸导致 TiAl3 颗粒剥落，当合并的一端裂纹靠近

TiAl3 颗粒边界时会导致 TiAl3 颗粒的剥落。

Al-5Ti-1B-0.2Cu 中间合金在横向热压缩变形后，

第二相粒子 TiAl3 更加均匀（图 12a~12d），纵向压缩

变形后 TiAl3 粒子更细小（图 15a~15f），而横向压缩

与纵向压缩的 TiB2 粒子尺寸和分布情况则基本相同。

因此，梯形连铸坯尺寸不均匀变形有利于第二相粒子

TiAl3 和 TiB2 的尺寸与分布。

3 结 论

1）600 ℃/4 h 固溶处理后第二相粒子共有 4 类

(Ti,Al)B2、Al7Cu2Fe、TiB2 和 TiAl3，固溶处理有利于

增多第二相粒子数目。只含有 Al 和 Fe 时未发现 Al-Fe
相，但当 Cu 存在时三者容易生成 Al-Cu-Fe 相。固溶

处理后 Ti 和 B 元素发生偏析和聚集，Ti 元素偏析会

形成细小 TiAl3 粒子，更有利于增多形核质点、提升

晶粒细化效果。

2）Cu 元素加入增加第二相粒子种类，可抑制晶

粒进一步长大且短时间内产生更多第二相粒子，有利

于提升 Al-5Ti-1B-0.2Cu 连铸坯的晶粒细化效果。

3）在应变 0.4，变形温度 400 ℃时，随应变速率

（0.01、0.1、1 s-1）增大，TiAl3 平均粒子尺寸逐渐减
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小而 TiB2 粒子更趋于弥散分布，两者共同作用有利于

促进凝固过程中非均质形核质点的增多。

4）不均匀变形对 TiAl3粒子和 TiB2粒子影响不同。

横向压缩时第二相粒子 TiAl3 更加均匀，纵向压缩时

TiAl3 粒子更细小，但横向压缩和纵向压缩时 TiB2 粒

子分布情况则基本相同。梯形连铸坯尺寸不均匀变形

有利于第二相粒子 TiAl3 和 TiB2 的尺寸和分布。
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Effect of Cu on Microstructure of Al-Ti-B Trapezoidal Continuous Casting Billets

Li Zhenliang1, Wang Xin1, Ling Sihan1, Zhang Zhihao2, Zhao Fan2

(1. Inner Mongolia University of Science and Technology, Baotou 014010, China)

(2. Key Laboratory for Advanced Materials Processing, Ministry of Education, Institute for Advanced Materials and Technology, University of

Science and Technology Beijing, Beijing 100083, China)

Abstract: The trapezoidal continuous casting billet Al-5Ti-1B-0.2Cu intermediate alloy was used as the research object, and the solution

treatment was carried out at different temperatures, and then the thermal compression deformation was carried out at different deformation

temperatures and strain rates in various deformation directions. The effects of Cu element addition, solid solution treatment, and hot

compression on the microstructure and dimensional inhomogeneous deformation of second phase particles was studied. The results show that

there are four types of second phase particles, including (Ti,Al)B2, Al7Cu2Fe, TiB2, and TiAl3, in the Al-5Ti-1B-0.2Cu intermediate alloy after

solid solution treatment at 600 ℃ for 4 h. When Cu is present, the Al-Cu-Fe phase is generated to increase the number of the second phase

particles. At the same deformation degree and deformation temperature, the average grain size of TiAl3 particles decreases with increasing the

deformation rate (0.01, 0.1, 1 s-1), while TiB2 particles tend to be more diffusely distributed. The second phase particles TiAl3 are more uniform

after transverse compression deformation and finer after longitudinal compression deformation, and the size and distribution of TiB2 particles

after transverse compression and longitudinal compression are basically the same. The dimensional inhomogeneous plastic deformation of the

trapezoidal continuous casting billet is more favorable to the size and distribution of the second phase particles TiAl3 and TiB2.

Key words: Al-5Ti-1B-0.2Cu; second phase particles; solid solution treatment
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