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放电等离子烧结Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-xY合金

高温压缩蠕变行为及机理研究
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摘 要：采用高能球磨（high-energy ball milling，HEM）和放电等离子烧结（spark plasma sintering，SPS）工艺制备 Ti-

47.5Al-6.8Nb-0.2W-xY（x=0，0.1，0.2，at%）合金，通过SEM、EBSD、TEM等研究Y微合金化对Ti-47.5Al-6.8 Nb-0.2W合

金高温压缩蠕变性能的影响，分别在800~850 ℃进行蠕变试验，应力为250 MPa，时间为50 h。结果表明：Ti-47.5Al-6.8Nb-

0.2W-xY合金均由等轴 γ晶粒、γ晶界的块状α2和B2相、α2/γ片层团组成。添加的Y主要以Al2Y颗粒的形式在晶界处形成链

状结构，Y能细化晶粒并增大α2/γ片层团，Y含量由 0增至 0.2at%时，晶粒尺寸从 12.1 μm减小至 7.8 μm，细化效果最为显

著。在蠕变后合金中 γ晶粒轻微扁平化，片层发生弯曲和退化现象，片层团内部出现大量细小的再结晶晶粒及球状B2相，蠕

变温度升高促进动态再结晶形成。Y的加入显著提高合金的压缩蠕变性能，在800 ℃下，0.2Y合金的最大蠕变应变为8.96%，

稳态蠕变速率为4.01×10–7 s–1，与无Y合金相比分别降低了32.83%和38.31%。合金力学性能的改善是由于Al2Y颗粒的第二相

强化、片层细化和B2相的减少。
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1　引 言

随着航空航天和汽车工业的快速发展，高温结构材

料正朝着高强轻量化的方向发展[1–2]。TiAl合金被认为

是一种新型的轻质材料，具有低密度、高模量、良好的抗

氧化性的优势[3–7]，它是唯一一种可以在600 ℃的氧化环

境中长期稳定使用的轻质金属材料，为取代传统高温合

金提供了一种可能的新材料[8–9]。然而，在高温长期载荷

下，TiAl合金的蠕变失效问题严重制约其工程应用[10–12]。

为了改善TiAl合金的抗蠕变性能，通过微合金化实

现性能调控备受关注[13–15]。研究表明，添加Nb元素通过

固溶强化和抑制动态再结晶显著提升合金高温强

度[16–18]。W元素的引入可细化层片组织并促进高熔点析

出相的形成[19–20]。稀土元素的添加也是提高TiAl合金的

高温力学性能的有效途径[21–24]。Zheng等[25]采用真空电

弧熔炼法制备了掺杂纳米Y2O3的近α-Ti合金，在700 ℃/

150 MPa蠕变测试后发现添加Y2O3后合金蠕变寿命提高

了3倍，稳态蠕变速率显著降低，并揭示了蠕变性能提高

的机理为 β晶粒和 α/β晶团的细化使位错的有效滑移距

离减小。Zhou等[26]采用真空电弧熔炼法制备了Ti-45Al-

3Fe-2Mo-xC（x=0，0.5，摩尔分数）合金，研究表明，合金中

析出了大量纳米级的 Ti3AlC 碳化物，钉住位错，并引起

了固溶强化，碳的添加提高了高温性能。Li等[27]采用感

应凝壳熔炼技术制备了Ti-43Al-6Nb-1Mo-1Cr-1B（at%）

合金，研究表明，微量硼元素会形成TiB，阻碍位错滑移，

增加层错能，减少 γ相的体积分数，提高蠕变性能。然

而，对于高铌钛铝合金，稀土元素钇（Y）对其高温蠕变性

能的影响仍然不清楚，为了揭示其服役能力的局限性，确

保在较大温度波动下的安全运行，有必要研究高铌钛铝

合金在边缘温度下的蠕变行为和机理。

本研究以 Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-xY（x=0，0.1，0.2， 

at% ）合金为对象 ，采用高能球磨（high-energy ball 

milling, HEM）和放电等离子烧结（spark plasma sintering,

SPS）工艺制备合金，探究不同含量Y元素对Ti-47.5Al-

6.8Nb-0.2W合金微观组织和高温压缩蠕变性能的影响。
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2　实 验

试验原料成分为钇粉（约 10 μm，纯度>99.9%），Ti-

47.5Al-6.8Nb-0.2W（at%）预合金粉末，其微观形貌如图1

所示，平均粒径为144.70 μm，雾化粉末呈球形，粉末表面

显现出典型的树枝状形貌。

按Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-xY（x=0，0.1，0.2，at%）的化

学计量比制备合金，行星式球磨机（YXQM-2L）混合均

匀，氩气氛围球磨，球料比 6: 1，球磨时间 18 h，转速

300 r/min。烧结采用 SPS-20T-10-Ⅲ设备，烧结温度

1200 ℃，烧结压力 30 MPa，保温时间 10 min，随炉冷却，

获得Φ45 mm×15 mm的烧结块体。

微观结构表征样品均使用Kroll试剂（5% HF+10% 

HNO3+85% H2O）腐蚀，通过扫描电子显微镜（SEM，

Quanta FEG 450）观察微观结构、断裂特征和粉末形态，

电子背散射衍射（EBSD，Hitachi SU 5000）观察蠕变期间

取向变化和动态再结晶过程，X射线衍射仪（XRD，D8-

ADVANCE）在50 kV、40 mA、2θ为5°~90°的范围内对合

金的相组成进行研究，通过透射电子显微镜（TEM，Talos 

F200 X）探测亚结构特征。TEM 样品机械研磨至 50~

60 μm的厚度，在 25 V和−30 ℃条件下进行电解双喷减

薄，电解双喷液成分为60% CH3OH+35% CH3(CH2)3OH+

10% HClO4。使用电子蠕变试验机（RDL-50）对圆柱形

试样（Φ6 mm×9 mm）进行 800~850 ℃高温压缩蠕变试

验，蠕变应力为250 MPa，蠕变时间为50 h。

3　结果与分析

3.1　 Ti-47.5Al-6. 8Nb-0.2W-xY 合金蠕变前 XRD 和

SEM分析

图 2为Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-xY合金XRD图谱，结

果表明，经过SPS烧结工艺的粉末已经充分反应，不同Y

含量下的合金主要相为 γ-TiAl和α2-Ti3Al，且有少量的B2

相。加入Y后，会导致Al2Y相的形成，但添加量较少，

Al2Y衍射峰未能显现。

图 3显示了Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-xY合金的微观组

织。可以看出，合金均由等轴 γ晶、块状α2和B2相及α2/γ

片层团组成，α2和B2相存在于 γ晶晶界处。加入Y后，生

成金属间化合物Al2Y，如图 3b、3b1所示，Al2Y颗粒主要

分布在晶界，促进了 α2/γ片层团生长，片层间距显著减

小。随着Y含量的增加，如图3c、3c1，细小的颗粒状Al2Y

析出相偏析成细条并相互连接形成链状结构，分布在 γ

晶周围并阻止晶界的延伸，促进晶粒细化。无Y合金平

均晶粒尺寸约为12.1 μm，合金片层组织未发现片层细化

现象，片层间距较大。0.1Y掺杂合金的平均晶粒尺寸约

为 10.7 μm，0.2Y合金的平均晶粒尺寸约为 7.8 μm，片层

间距减小。Y加入促进晶粒尺寸减小、片层间距细化。

在烧结保温阶段，Y 在 α相中溶解度高于 γ相，

Al2Y相进入单一 α相区并迅速增加。由于这些富Y相

被钉扎在晶界上，阻碍了 α相的生长，从而细化了晶

粒。当 γ相从 α相中析出时，这些细小的富 Y 相可以

提高形核速率，促进 γ相从 α相中析出，细化片层。由

于在 1200 ℃的烧结温度时合金处于 α+γ相区域，导致

大部分 Y 固溶在基体中，烧结结束后，微观组织演变

路径为L→L+β→β→β+α→β+α+γ→β+α2+γ，α→α+γ→
片层(α2/γ)的固态相变[28]。从凝固初期到室温，残余 β

相保持B2结构。

3.2　Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-xY合金高温压缩蠕变行为

分析

为了研究温度对合金蠕变过程中的影响，选用在

图1  预合金粉末SEM照片

Fig.1  SEM images of pre-alloyed powder: (a) low magnification and 

(b) high magnification

图2  Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-xY合金XRD图谱

Fig.2  XRD patterns of Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-xY alloys
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800 ℃下蠕变抗力较优的含Y合金进行850 ℃的蠕变试

验，同时选用无Y合金作为对照样品进行蠕变试验。图

4显示了Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-xY合金在800~850 ℃、外

加应力为250 MPa、蠕变50 h后的压缩蠕变应变-时间曲

线和蠕变速率 -时间曲线。可以看出，合金在 800 和

850 ℃条件下的压缩蠕变行为存在显著差异，蠕变速率

和蠕变应变均随着Y添加量的增大而减小。在 800 ℃

时，Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-xY（x=0，0.1，0.2）合金的蠕变

曲线呈现初始蠕变和稳态蠕变阶段，见图 4a、4b。在

850 ℃时，Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-xY（x=0，0.2）合金的蠕

变曲线呈现典型的3个阶段，初始蠕变阶段、稳态蠕变阶

段和加速蠕变阶段。如图 4c、4d所示，蠕变速率迅速上

升，表现出加速蠕变特性，当蠕变速率达到峰值时，出现

二次蠕变现象，合金样品未断裂，而是以逐渐降低的蠕变

速率继续经历蠕变变形。蠕变速率随后逐渐下降至最低

点并保持稳定，说明在较低的实际蠕变应力下仍可发生

二次蠕变变形。

800 ℃时，0.1Y和 0.2Y合金的最大蠕变应变分别为

11.16%和8.96%，稳态蠕变速率分别为5.46×10−7和4.01×

10−7 s−1，均低于无Y合金的应变 13.34%和稳态蠕变速率

6.5×10−7 s−1。0.2Y合金与无Y合金相比，蠕变应变和蠕

变速率分别降低了 32.83%和 38.31%。这表明Y的添加

改善了Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W合金的高温压缩蠕变性能。

Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W合金在 850 ℃条件下二次蠕变的

蠕变应变和稳态蠕变速率分别为 45.37%和 6.5×10–5 s–1，

显著高于 800 ℃条件下的蠕变应变和稳态蠕变速率，这

表明提高蠕变温度，合金的抗蠕变性能有所下降。相同

温度下，Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-0.2Y 合金的蠕变曲线在

蠕变初期呈现出典型的稳态蠕变阶段和加速蠕变阶段。

当蠕变速率达到峰值时，同样出现了二次蠕变行为，随后

蠕变速率开始下降，二次蠕变的稳态蠕变速率为 5.58×

10–5 s–1。在压缩蠕变过程中，随着蠕变时间的延长，试样

的蠕变应变逐步增加，高度逐渐减小，而横截面积则相应

地逐渐增大，蠕变速率达到峰值时，试样上所承受的实际

蠕变应力会显著下降，明显低于初始的蠕变应力水平。

图 5显示了在 800~850 ℃、外加应力为 250 MPa、蠕

变 50 h 测试后 Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-xY 合金的微观组

织。如图 5a~5c所示，在 800 ℃蠕变后的合金产生轻微

扁平化变形的 γ晶，且未延伸到相邻晶粒，α2/γ片层团保

持平坦和完整，片层边界出现B2相，是由于α2片层的分

图3  Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-xY合金SEM照片和晶粒尺寸分布

Fig.3  SEM images (a–c, a1–c1) and grain size distributions (a2–c2) of Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-xY alloys: (a–a2) 0Y; (b–b2) 0.1Y; (c–c2) 0.2Y
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解形成的。随着Y的添加，Al2Y相发生粗化，聚集成链

状结构，倾向于在晶界处偏聚。图 5d~5e所示为 850 ℃

蠕变后的微观组织，结合EDS成分分析，图5d中Nb含量

（β相稳定元素）偏高，说明其为B2相，图 5e中成分主要

为Al、Y元素，判断其为Al2Y。图 5d可以看出明显的片

层弯曲和片层退化现象。添加Y后，如图 5e所示，片层

团结构整体保持完整，在片层团内部出现了细小的等轴 γ

晶粒，说明发生了动态再结晶（dynamic recrystallization,

DRX），在DRX的软化作用下可能发生旋转和流动，从而

促进蠕变变形，蠕变温度的升高会促进DRX的形成。此

外，可以清晰地观察到沿片层边界和内部分布的球状的

B2相。结合图3c~3c1原始组织分析可知，烧结态合金中
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图4  不同温度下Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-xY合金蠕变曲线

Fig.4  Creep curves of Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-xY alloys: (a, c) creep strain-time curves; (b, d) creep rate-time curves
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图5  不同温度蠕变后 Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-xY合金的SEM照片

Fig.5  SEM images of Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-xY alloys after creep at 800 ℃ (a–c) and 850 ℃ (d–e): (a, d) 0Y; (b) 0.1Y; (c, e) 0.2Y
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片层团内部仅存在少量大尺寸等轴晶粒，其晶界形态完

整且未呈现明显变形。经压缩蠕变后，片层团内部新生

细小等轴晶粒数量显著增多，且分布密集，片层发生弯曲

变形和DRX现象，证明DRX形成于压缩变形阶段。

为了进一步研究蠕变过程中的 DRX 行为，通过

EBSD分析Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-xY合金的微观结构特

征，图 6显示了 800 ℃、250 MPa下蠕变试样的衍射带对

比图（band contrast, BC）、反极图（inverse pole figure, 

IPF）和相分布图（phase histogram, PH）。如6a可以看出，

未添加Y时合金晶粒分布不均匀，可明显区分细晶和粗

晶区域，平均晶粒尺寸为 10.7 μm。加入Y后，0.1Y合金

和 0.2Y合金平均晶粒尺寸分别为 8.7和 7.8 μm，晶粒细

化程度明显高于未添加 Y 的合金。细晶主要分布在

Al2Y富集的晶界处，Al2Y塞积位错诱发DRX，导致其附

近出现细小晶粒，如图6b~6c所示。Y元素偏聚在晶界，

Al₂Y颗粒呈链状分布，进一步阻碍了Ti和Al原子的扩散

过程，从而有效限制了晶粒的增长。晶粒与Al₂Y颗粒链

状分布的邻近程度越大，晶粒细化的效果就越显著。在

图 6a1~6c1的 IPF图中，观察到 γ相呈现出随机取向的特

点，随机取向有助于提高合金在不同方向上的力学性能

一致性，减少应力集中现象。如图6a2~6c2显示合金主要

由等轴 γ晶粒、α2/γ片层和少量块状 α2和B2相组成，α2、

B2相存在于 γ晶界处。Y添加量为0.1时，α2相的含量由

0.1%增加到0.4%，B2相的含量由0.9%降低到0.6%，γ相

含量没有变化，合金发生了B2→α2相的转变；Y添加量为

0.2时，α2相的含量由 0.1%增加到 0.2%，B2相的含量由

0.9% 降低到0.5%，γ相的含量由99%增加到99.3%，合金

发生了B2→γ相的转变。随着蠕变温度升高至 850 ℃，

如图7所示，未添加Y时合金平均晶粒为8.3 μm，0.2Y合

金平均晶粒为 6.8 μm，Al2Y颗粒充当异质成核位点，从

而阻碍晶粒生长。随着蠕变温度从 800 ℃升高到

850 ℃，Y添加量为0.2时，α2相含量没有变化，B2相含量

由 0.9%降低到 0.3%，γ相含量由 98.8%增加到 99.4%，合

金发生了B2→γ相的转变。蠕变过程中B2相的分解反

应可能与B2结构的剪切不稳定性有关，B2相和 γ相之间

存在以下取向关系[29]：(110)B2∥ (111)γ，(111)B2∥ [110]γ，

(110)B2∥(001)γ。B2 相和 α2相之间存在以下取向关系：

(110)B2∥(0001)α2
，[110] B2∥[1120]α2

。由此可知，Y的加入
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图6  800 ℃蠕变后 Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-xY合金EBSD图

Fig.6  BC (a–c), IPF (a1–c1), PH (a2–c2) images of Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-xY alloys after creep at 800 ℃: (a–a2) 0Y; (b–b2) 0.1Y; (c–c2) 0.2Y
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会减少 B2 相的数量，同时析出 Al2Y 颗粒，细化片层间

距，而B2相的存在会降低TiAl合金的抗蠕变性能，B2→
γ相的转变有利于提高合金抗蠕变性能。

图 8显示了Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-xY合金在 800 ℃

下蠕变后的晶粒取向散布图（grain orientation spread,

GOS）和局部取向差图（kernel average misorientation, 

KAM）。图 8a~8c中，蓝色代表具有较小GOS值再结晶

晶粒，红色、绿色、橙色和黄色晶粒代表具有较大的

GOS值的变形晶粒[30]。KAM图代表了取向梯度（应变

梯度），KAM和位错密度成正比，KAM值越大，位错密

度越高。从图 8中可以看出，粗大的等轴 γ晶几乎承担

了所有变形过程，粗大晶粒边界处更容易出现应力集

中现象，并伴有高位错密度，这种条件有利于再结晶晶

粒的形核过程。细小晶粒保持相对无应变状态，晶界

周围的局部应变集中为再结晶晶粒的形核提供了驱动

力，导致位错密度相应降低，KAM 值随之降低。在 α2

相中观察到小范围应变集中现象，可能是由于相邻 γ晶

粒在变形过程中受到几何约束效应的影响。可以发

现，添加 Y 后，晶界处更多的位错滑移体系被激活，位

错反应和纠缠现象更加集中于晶界，从而导致位错密
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图7  850 ℃蠕变后 Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-xY合金EBSD图

Fig.7  BC (a–b), IPF (a1–b1), PH (a2–b2) images of Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-xY alloys after creep at 850 ℃: (a–a2) 0Y; (b–b2) 0.2Y
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图8  800 ℃蠕变后 Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-xY合金GOS和KAM分布图

Fig.8  GOS (a–c) and KAM (a1–c1) images of Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-xY alloys after creep at 800 ℃: (a–a1) 0 Y; (b–b1) 0.1Y; (c–c1) 0.2Y

•• 1771



第 55 卷 稀有金属材料与工程

度显著增加。随着蠕变温度升高至 850 ℃，如图 9 所

示，粗晶区域表现出较高的位错密度，而再结晶区域则

显示出较低的位错密度。晶界区域易于形成 DRX，添

加 Y 后 GOS 图和 KAM 图中蓝色区域的体积分数明显

减少，这表明Y的添加会提高组织稳定性，抑制高温变

形过程中 DRX 现象，降低合金在 800~850 ℃时的压缩

蠕变应变，提高合金的抗蠕变性能。

3.3　Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-0.2Y 合金蠕变前后 TEM

分析

为了进一步研究蠕变过程中合金的亚结构，选用性

能最优的Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-0.2Y合金蠕变前后的微

观组织进行 TEM 表征分析，图 10 显示了 Ti-47.5Al-

6.8Nb-0.2W-0.2Y合金在初始状态、800和 850 ℃下进行

蠕变50 h后的TEM微观组织。在初始状态的Ti-47.5Al-

6.8Nb-0.2W-0.2Y合金中，在 γ晶粒内观察到大量均匀分

布的位错和孪晶，并且存在位错缠结现象（见图 10a）。

从图 10a2可以看出，部分 α2片层转变为 γ相，α2与 γ取向

关系为[0
-
11]γ∥[100]α2

，合金经历α2→γ相的过程，γ相的面

心立方结构比α2相的密排六方晶体结构具有更多的滑移

系，从而提高合金性能。

800 ℃蠕变后的Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-0.2Y合金如

图 10b~10b2所示。与初始状态的Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-

0.2Y 合金相比，在晶界处观察到均匀分布的细小条状

Al2Y颗粒，Al2Y颗粒与位错相互缠绕（见图10b），有效地

阻碍了位错的运动，导致形成高密度位错，从而提高了加

工硬化能力。细小的Al2Y颗粒与位错的相互作用显著

增加了基体中的位错存储量，在蠕变过程中形成了大量

交叉的纳米孪晶（见图 10b1），孪晶将 γ晶粒分成多个部

分。交叉的纳米孪晶与位错互相缠结，共同阻碍了它们

的运动。波纹状位错表明位错主要呈现螺形取向，并被

钉扎在晶格缺陷处[31]，阻止了DRX的生长，使得DRX过

程变得更加困难。位错在(α2/γ)片层界面内堆积，表明该

界面阻碍了压缩蠕变过程中位错的运动（见图10b2）。位

错运动受到Al2Y障碍物的阻碍和分割，并加强α2/γ片层，

这些障碍导致分离能不能达到DRX成核的临界能，因

此，DRX的形成将被抑制和减少。Al2Y颗粒的形状在蠕

变变形过程中没有改变，表明Al2Y颗粒具有优异的高温

稳定性。

如图 10c~10c2 所示，在 850 ℃条件下蠕变后的 Ti-

47.5Al-6.8Nb-0.2W-0.2Y合金显示出与 800 ℃压缩蠕变

条件下的合金相似的微观组织。Al2Y颗粒与 γ晶粒之间

的界面周围未观察到裂纹，表明在蠕变变形过程中，Al2Y

颗粒与 γ晶粒之间保持着良好的界面结合状态（见图

10c）。Al2Y颗粒作为障碍物，阻碍了位错的移动，导致

位错与Al2Y颗粒相互缠结。随着蠕变温度的升高，γ晶

粒中出现了强烈的位错活动，含有分散位错的 γ晶粒内

部形成了孪晶分割（见图10c1）。此外，还观察到了DRX

形成的细小 γ晶粒（见图10c2），其晶粒尺寸显著小于原始

等轴晶粒，且晶粒内部位错密度极低、边界清晰，未观察

到明显位错缠结或亚结构。由于位错会在等轴 γ晶粒内

部积累并相互作用，随着变形量的增加，位错密度逐渐升

高，导致局部应力集中，应力集中区域会形成亚晶界，较

高的温度能够加速原子扩散和位错运动，从而促进亚晶

界的迁移和新晶粒的形成，DRX更容易发生。因此，添

加Y元素可以降低合金在 800~850 ℃时的压缩蠕变应

变，提高合金的抗蠕变性能。
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图9  850 ℃蠕变后 Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-xY合金GOS和KAM分布图

Fig.9  GOSs (a–b) and KAMs (a1–b1) images of Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-xY alloys after creep at 850 ℃: (a–a1) 0Y; (b–b1) 0.2Y
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4　结 论

1）Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-xY（x=0，0.1，0.2）合金的微

观组织由等轴 γ晶粒、γ晶界的块状 α2和B2相、α2/γ片层

团组成。添加Y能细化晶粒并增大 α2/γ片层团，Al2Y颗

粒在晶界处形成链状结构。Y含量为 0时，晶粒尺寸约

为 12.1 μm，当Y含量增加至 0.2at%时，晶粒细化效果最

为显著，晶粒尺寸减小至约7.8 μm。

2）Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-xY（x=0，0.1，0.2）合金在

800 ℃蠕变后，γ晶粒轻微扁平化，α2/γ片层团完整，α2片层

分解出现B2相。850 ℃蠕变后合金发生片层弯曲和片层

退化现象，片层团内部发生动态再结晶，形成细小等轴γ晶

粒及球状B2相，蠕变温度升高促进动态再结晶形成。

3）Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W合金添加Y元素后在 800~

850 ℃的高温压缩蠕变抗力显著提高。蠕变温度为

800 ℃，Y含量为0.2at%时，合金的抗蠕变性能最佳，蠕变

应变和最小蠕变速率分别为 8.96%和 4.01×10−7 s−1，比未

添加Y降低32.83%和38.31%。

4）Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-xY(x=0.1，0.2)合金力学性

能的提升归因于Al2Y颗粒的第二相强化、片层细化和

B2相的减少。Al2Y颗粒与位错缠绕，阻碍位错运动，形

成高密度位错，增强了合金抗蠕变性能。
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High-Temperature Compression Creep Behaviour and Mechanism of Ti-47.5Al-6.8Nb-

0.2W-xY Alloy by Spark Plasma Sintering
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Abstract: Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-xY (x=0,0.1,0.2, at%) alloys were prepared by high-energy ball milling and spark plasma sintering processes, 

and the effects of Y microalloying on the high-temperature compression creep properties of Ti-47.5Al-6.8 Nb-0.2W alloys were investigated by 

SEM, EBSD and TEM. Creep experiments were carried out at 800–850 ℃, with a stress of 250 MPa and a time of 50 h. The results show that the 

Ti-47.5Al-6.8Nb-0.2W-xY alloys are all composed of equiaxial γ grains, the bulk α2 and B2 phases at γ grain boundaries, and α2/γ lamellar 

colonies. The added Y mainly exists in the form of Al2Y particles at the grain boundaries to form a chain structure and Y can refine the grains and 

increase the α2/γ lamellar colonies. When the Y content is increased from 0 to 0.2at%, the grain size is reduced from 12.1 μm to 7.8 μm, exhibiting 

the most significant refining effect. After creep, γ grains in the alloy are slightly flattened, accompanied by lamellar bending and degradation 

phenomena, and a large number of fine recrystallized grains and spherical B2 phase appear within the lamellar clusters. Creep temperature 

increase can promote the formation of dynamic recrystallisation. The addition of Y significantly improves the compressive creep properties of the 

alloy. At 800 ℃, the maximum creep strain of the 0.2Y alloy is 8.96%, and the steady creep rate is 4.01×10–7 s–1, reduced by 32.83% and 38.31% 

compared with those of the alloy without Y, respectively. The improvement in the mechanical properties of the alloys is attributed to the 

precipitation strengthening of the second phase Al2Y particles, lamellar refinement, and reduction of the B2 phase.
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