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蒙特卡罗 (MC)方法被广泛应用于模拟金属材料在退火过程中的静态再结晶行为.在已有两相材料晶粒长大

MC模型基础上,引入形核阶段,综合考虑再结晶晶粒吞并形变晶粒和再结晶晶粒竞争长大两种情况,建立了退火时

两相合金再结晶MC模型. 结合电子背散射衍射所测初始晶粒形貌、相成分、晶体学取向及应变储能相对值,该模

型被应用于 TC11钛合金退火过程中的微观组织及织构演变模拟. 结果表明,所建模型能够较好体现退火过程中两

相晶粒的形核及晶粒长大行为.与 β 相相比较, α 相具有较低的再结晶速率和较高的晶粒长大速率,前者主要归结

于 α 相较低的初始应变储能,后者则体现了该条件下初始组织形貌、分布及两相比例对晶粒长大具有重要影响;由

于非均匀形核的影响,模拟得到的再结晶速率变化与假设均匀形核的 Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov再结晶方程

存在明显差异.同时,两相的基本织构特征在退火过程中无明显变化,但织构强度增加.
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1 引 言

再结晶形核和晶粒长大是金属材料退火过程

中显著影响材料组织和性能的主要行为 [1].近年来,

人们借助计算机模拟对单相材料的再结晶行为及

其机理进行了比较深入的研究 [2−5]. 作为代表性的

研究, Srolovitz等 [4,6,7] 用蒙特卡罗 (MC)方法模拟

了单相材料在均匀形核、非均匀形核及第二相粒

子影响等情况下的再结晶过程,发现在非均匀形核

条件下的再结晶分数变化与 Johnson-Mehl-Avrami-

Kolmogorov (JMAK) 再结晶动力学方程的描述 [8]

存在显著差异; Raabe和 Hantcherli[9]及 Chun等 [10]

将实测的应变储能相对值和晶粒取向等数据引入

到 MC 和元胞自动机模型中, 预测了材料的微观

组织和织构变化,发现体系内应变储能和晶界能的

非均匀分布会导致晶粒长大驱动力和晶界迁移率

的非均匀分布, 这对再结晶行为具有重要影响. 随

着两相合金在工业和日常生活中的广泛应用, 关

于两相合金再结晶退火行为的模拟亦越来越受到

重视 [11−14]. 例如, Fan和 Chen[11]利用相场法, Fang

等 [12] 和 Bellucci等 [13] 利用 MC法模拟两相材料

在退火过程中的晶粒长大,探讨了界面能和界面迁

移率对晶粒长大的影响. 然而, 这些两相模型都局

限于再结晶晶粒的长大阶段, 不包括形核阶段, 且

忽略了体系内界面能和界面迁移率的非均匀分布

以及晶体学取向的影响. 对于实际金属材料, 应变
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储能和界面能的非均匀分布将导致体系内非均匀

形核, 退火早期同时存在再结晶形核与晶粒长大,

单一地模拟再结晶晶粒之间的竞争长大而不考虑

形核及晶粒间的吞噬长大将不能全面反映材料的

实际再结晶行为 [10]. 因此,已有研究尚没有确立同

时考虑再结晶形核和晶粒长大的、一般意义上的

两相合金再结晶模型.

本研究在同时考虑再结晶形核和晶粒长大的

前提下,引入体系内应变储能和界面能的非均匀分

布, 并涵括晶体学取向的影响, 建立了两相合金再

结晶MC模型. 该模型被应用于 TC11钛合金,结合

电子背散射衍射 (EBSD)实验数据, 定量模拟了退

火过程中的微观组织和织构演变,初步检验了模型

的应用效果.

2 模型与方法

2.1 两相合金再结晶蒙特卡罗模型

充分合理地表征材料退火前 (即形变后)的微

观组织, 是模拟再结晶退火行为的前提. 传统的方

法是利用随机整数来描述微观晶粒组织的形貌特

征,包括利用随机整数标识不同晶粒、利用正负整

数来区分晶粒的相组分,但不考虑材料的晶体学取

向和应变储能分布等信息 [12]. 这里,我们将 Raabe

和 Hantcherli[9] 对单相材料的表征方法推广到两相

材料,将所研究的区域离散为若干 Potts网格,引入

与该区域对应的 EBSD实验结果,包括相标识、晶

体学取向和成像质量指数 (即 IQ 值): 用整数标识

每个网格的相组分,相同整数的相邻两网格为同一

相组分, 不同整数的相邻网格之间形成相界; 用欧

拉角表示每个网格所对应的晶体学取向,并根据相

邻网格的取向差大小来判定晶界位置;用 IQ值来

表示体系内应变储能的相对大小. 其次, 在再结晶

退火过程中,微观组织通过回复、再结晶形核及晶

粒长大而演变. 因此, 本模型考虑了形核及晶核长

大两个阶段.

对于形核阶段, 模型需确定形核位置及其晶

体学取向的选取方式. 目前, 关于形核位置的

选取机制主要有两种 [15], 即高应变储能处形核

(high-stored-energy-sites nucleation, HSEN) 机制和

大角度界面处形核 (high-angle-boundary nucleation,

HABN) 机制. 由于大角度界面往往是位错堆积的

区域,附近的应变储能较高,因而 HABN机制在一

定程度上兼容了 HSEN机制,得到更为广泛的认可.

对于晶核的晶体学取向选择则缺乏成熟的理论,在

实际模拟时人们一般假设其遗传自形变晶粒的取

向,包括从形变晶粒取向中随机选取或直接假定为

某相邻形变晶粒的取向,由此确立的择优取向体现

了定向形核对再结晶织构的贡献,但两种方式所得

到的结果无明显差异 [1]. 在本研究中,再结晶形核

的位置根据 HABN机制来确定,晶核的晶体学取向

则从同相形变晶粒取向中随机选取.
对于晶粒长大阶段,两相材料的基本建模方法

与单相材料类似. 首先, 晶粒长大实质上是晶界迁

移过程,相应的晶界迁移速度可表示为 [1]

vp
i j = Pp

i j ·M
p
i j, p = α or β , (1)

其中 Pp
i j 和 Mp

i j 分别为相邻网格 i和 j 之间的晶界

前沿净压力 (即晶粒长大驱动力)和晶界迁移率, p

表示材料的相类型 (如 α 相和 β 相等). 在MC模型

中,晶界迁移以一定的概率产生,即在 [0, 1]间产生

一个均匀随机数,并且当 vp
i j 大于该随机数时,再结

晶晶粒所对应的网格 i吞噬变形晶粒网格 j, 且网

格 j 所对应的相对应变储能降为 0,晶粒取向转变

为网格 i所对应的晶粒取向,从而使体系处于总能

量更低的状态. Mp
i j 通常被视为关于晶粒取向差 θi j

的函数, 采用 Humphreys [16] 所提出的经验公式表

示:

Mp
i j = Mp

m

{
1− exp

[
−Bp

(
θi j

θm

)np]}
,

p = α or β , (2)

式中 Mp
m 为大角度晶界的迁移率, θm 是区分大、小

角度晶界的临界取向差 (本研究将其设为 10◦), Bp

和 np 是与晶体结构有关的常数. 同时,晶界迁移率

还与退火温度和晶粒长大激活能相关 [17,18]. 在本

研究中, 可以利用 Arrhenius 方程获得大角度晶界

迁移率, 即将 (2) 式中的 Mp
m 定义为与绝对温度 T

和晶粒长大激活能 Qp 有关的函数:

Mp
m =C · exp

(
−

Qp

RT

)
, p = α or β , (3)

其中 R为气体常数, Qp 的取值与相组分有关. 在此

基础上,通过设置参数 C将各相晶粒的 Mp
m 转化成

相对比值以区分不同相的晶粒长大激活能对晶界

迁移率的影响,且最大的Mp
m 值设为 1.

对于晶界前沿净压力,传统的再结晶模型通常

假设再结晶晶界前沿的移动遵循应变诱导晶界迁

移 (SIBM)规律 [10],即晶界迁移受控于再结晶区域
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与形变区域之间的应变储能差,网格 i, j 之间的再

结晶晶界前沿净压力 Pp
i j 正比于两者的应变储能差.

然而, 在非均匀形核的情况下, 早期再结晶晶粒之

间的相遇还可能导致再结晶晶粒竞争长大,即晶粒

长大与再结晶形核共存 [10]. 因此,在模拟晶粒长大

时应该区分再结晶晶粒吞并形变晶粒和再结晶晶

粒竞争长大两种情况: 1)当再结晶晶粒前沿为形变

晶粒时,与变形程度密切相关的应变储能会比晶界

能高出几十到数百倍, 晶界能的影响不明显, 晶界

迁移由 SIBM主导 [1]; 2)当再结晶晶界前沿也为再

结晶晶粒时, 应变储能差为零, 晶界能成为决定晶

界迁移的主要因素 [1]. 对于后者,传统的 MC模型

不再适用. 为此, 我们认为应该区分如下两种情况

来计算再结晶晶界的前沿净压力:

Pp
i j =


a ·∆Hi j 界面前沿为形变晶粒

∆E p
i j

∆Emax
界面前沿为再结晶晶粒

p = α or β , (4)

其中 ∆Hi j 和 ∆E p
i j 分别为网格 i对应的晶体学取向

尝试转变为邻近网格 j 对应的晶体学取向时应变

储能和晶界能的变化; ∆Emax 为最大的晶界能差; a

为用来控制 Pp
i j 最大取值为 1时的常数. 对于任意

网格 i, 其对应晶界的总能量是该网格与其相邻网

格之间的晶界能之和 [4],即:

E p
i =

k

∑
j=1

γ p
i j, p = α or β , (5)

式中 γ p
i j 为网格 i 和其相邻网格 j 之间的晶界能;

k 为与网格 i 邻近的网格数. 同时, 根据 Read-

Shockley函数 [19]将晶界能 γ p
i j 定义为

γ p
i j =


γ p

m(θi j/θm)
[
1− ln(θi j/θm)

]
θi j 6 θm, p = α or β

γ p
m θi j > θm, p = α or β

, (6)

式中 θi j 为晶粒取向差, γ p
m 为大角度晶界单位面积

上所包含的能量 (即大角度晶界能).对于两相体系,

为了体现各相晶粒的晶界能特征,需将不同相的 γ p
m

转化成相对比值,且 γ p
m 的最大值为 1.

综上所述, 本研究所确立的两相材料再结晶

MC模型是在已有两相材料晶粒长大MC模型的基

础上, 考虑了形核阶段晶核的晶体学取向, 并通过

分别表征晶界前沿净压力与晶界能和应变储能的

关系来兼顾晶粒长大过程中再结晶晶粒吞并形变

晶粒和再结晶晶粒竞争长大两种情况. 同时, 该模

型通过直接利用 Arrhenius方程来考虑退火温度和

各相晶粒长大激活能对晶界迁移率的影响.

2.2 模拟方法和条件

模拟所采用的材料为 TC11 (Ti-6.5Al-3.5Mo-

1.5Zr-0.3Si)两相钛合金,是由直径为 700 mm的铸

锭经过 β 相区锻压和两相区多火次镦拔至横断面
尺寸为 100 mm (X 方向) ×100 mm (Y 方向) 的工

件.在工件的中心部位切取 7 mm (X) ×5 mm (Y ) ×
2.5 mm (Z) 的片状试样, 然后在 940 ◦C 下退火 30

min. 为了确定模拟所需初始材料组织信息以及验

证模拟结果, 利用 EBSD 对样品退火前后的微观

组织和微观织构进行了分析. EBSD样品通过电解

抛光制备,所用抛光液由 5%高氯酸, 35%正丁醇和

60%甲醇组成,抛光温度约为 −10 ◦C,电压为 21 V,

测试所用仪器是 FEI/Nova NanoSEM430场发射扫

描电镜上安装的 HKL Channel Fast EBSD系统,扫

描电镜加速电压为 20 kV,扫描区域为 40 µm × 40

µm (退火前) 或 30 µm × 30 µm (退火后), 步长为

0.1 µm. 对于退火后的样品,利用系统所带的 Tango

软件分析了组织类型: 晶内平均取向差大于 1◦ 的

晶粒记为形变组织, 晶内亚晶平均取向差小于 1◦

但亚晶粒之间的取向差大于 1◦ 的记为亚结构, 其

余的为再结晶组织.

图 1 为 EBSD 测得的退火前晶粒取向反极图

(IPF)和 IQ值分布图. α 相含量占 90%,主要为长条

状晶粒,含有少量的等轴晶粒; β 相含量约为 10%,

主要分布在等轴 α 晶粒的三角晶界处以及条状 α
晶粒之间. 从图 1(a)和 (b)可以看出,大部分延伸方

向相同的条状 α 晶粒的 [0002]方向与样品的 X 轴

平行,而其他条状和等轴状晶粒则呈现出较为随机

的取向;相应地,分布于条状 α 晶粒之间的 β 晶粒
则主要表现为 [111] 或 [110] 轴平行于 X 轴, 其他

位置的晶粒无明显择优取向.由图 1(c)和 (d)可以

看出,两相的 IQ值都分布不均匀,且 β 相的 IQ值

总体上低于 α 相.由于 EBSD测得的 IQ值能够反

映样品上相应位置处的晶格畸变程度,晶格畸变较

大时, EBSD测得的成像质量指数较差 (即 IQ值较

小,转换成灰度图表示时灰度较大),间接表征出该

位置存储的应变能较高. 因此,两相 IQ值分布图可

表明两相的应变储能分布不均匀, β 相的应变储能
略高,在变形过程中 β 相承载了较大部分的应变.
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图 1 TC11钛合金初始组织的 EBSD分析结果 (a) α 和 (b) β 相的晶粒取向图 (X 轴 IPF,其他相为灰色); (c) α 和 (d) β 相
的 IQ值分布图 (其他相为黑色)

与退火前样品的 EBSD测试区域相对应,模拟
采用 400× 400 Potts正方网格,每个网格单元描述
0.1 µm × 0.1 µm的区域,通过映射导入 EBSD测试
点的数据包括相类型、欧拉角 (ϕ1, Φ , ϕ2)和相对应
变储能.其中,相对应变储能与 IQ值的关系为 [10]

Hi = h
(

1− qi

f ·qmax

)
, (7)

式中 Hi 和 qi 分别表示网格 i的相对应变储能和 IQ
值, qmax表示最大 IQ值, h和 f 是决定 Hi上下限的

常数. 参照 Chun等 [10] 的工作,我们将 h和 f 分别

设为 1.0和 2.0,以较合理地体现体系内应变储能非
均匀分布的程度.
模拟所需其他与材料体系及结构相关的参数,

包括 TC11 合金的大角度晶界能和晶粒长大激活
能等, 在关注两相间的比值基础上主要根据已有
文献研究确定. Gil 等 [20,21] 的研究表明钛合金的

晶粒长大激活能及大角度晶界能与晶体结构、合

金元素的种类和含量等有关, 但对它们影响最明

显的是晶体结构. 因此, 我们将参考具有密排六方

结构的 α 相和体心立方结构的 β 相的晶粒长大激
活能及大角度晶界能,将 TC11合金内 α 晶粒和 β
晶粒的晶粒长大激活能分别近似设为 100 kJ/mol

(Qα ) 和 20 kJ/mol (Qβ ); 类似地, α 晶粒和 β 晶粒
的大角度晶界能分别近似地设为 0.56 J/m2 (γα

m )和

0.75 J/m2 (γβ
m)[21−24]. 根据 Humphreys[16] 和 Rollett

和 Holm[25] 对晶界迁移率 ((2)式)与晶体结构关系

的研究结果,对属于体心立方结构的 β 相,我们采

用 Bβ = 4, nβ = 5,而对属于密排六方结构的 α 相,

设定 Bα = 1, nα = 3;用于控制 Mp
m 和 Pp

i j 的参数分

别设为 C = 0.97和 a = 1.0. 此外,考虑到两相材料

在相变点以下进行恒温退火过程中相成分保持稳

定,模拟该条件下的再结晶过程可以忽略相成分的

变化; 对此, 传统的 MC模型往往需要设定体系不

发生相变 [12,13,26−28], 本研究则在模型中通过设定

相界面不发生迁移而实现.
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3 模拟结果与讨论

3.1 微观组织演变和再结晶动力学的基本
特征

为了整体了解模拟所得到的 TC11钛合金再结

晶行为,图 2给出了MC模拟所得到的两相再结晶

分数和再结晶晶粒平均尺寸随时间 t (单位为 MC

步, 即 MCs) 的变化情况. 由于模拟忽略了回复行

为,所以图 2(a)不包含再结晶孕育期,在 0 MCs时

就形成了部分再结晶晶粒,即再结晶分数不为 0.

图 2 MC模拟 TC11钛合金在退火过程中的两相 (a)再结晶
分数和 (b)再结晶晶粒平均尺寸随时间的变化

由图 2(a) 可以看出, β 相的初始再结晶分数
远远大于 α 相, 且 β 相再结晶速率较高, 在大约

20 MCs时即已接近完全再结晶状态, 而 α 相在大
约 60 MCs时才接近完全再结晶. 这主要是由于 β
相的初始应变储能较高 (见图 1(c) 和 (d)), 再结晶

形核的驱动力较大;同时, 由于前期晶粒长大的驱

动力主要源于再结晶晶粒与形变晶粒的应变储能

差. 因此, β 相再结晶晶粒更容易吞并形变晶粒而
长大,导致再结晶分数增大较快. 根据 JMAK再结

晶方程对图 2(a)所示的模拟结果计算了 Avrami指

数,得到的 α 相和 β 相的 Avrami指数分别为 1.25

和 0.71,均小于理想情况下 JMAK所得到的值 (即

2). 人们在进行模拟研究时, 对出现类似问题的解

释主要集中在非均匀形核和模型网格结构等方面
[9]. 本研究中, 初始样品内的应变储能大小分布不

均匀引起非均匀形核,在应变储能较高的某些区域

集中形核,容易形成相互竞争作用的晶核团簇, 导

致相应的 Avrami指数小于均匀形核条件下的理论

值.另外, 两相之间在应变储能大小及其分布方面

亦存在较大差别.与 α 相相比, β 相的应变储能较
高、大小分布更不均匀,而且 β 相的组织形貌的板
条状宽度较窄,这就使得 β 相再结晶形核时更加容
易形成晶核团簇, 其非均匀形核现象更为显著,导

致其 Avrami指数偏离理想值的程度更大.

由图 2(b) 可以看出, α 相的晶粒长大速率在
整个退火过程中都明显高于 β 相, 且两相之间的

晶粒长大速率差异随退火时间的延长而进一步扩

大. 从 t =∼ 60 MCs 开始, β 相的晶粒长大速率明
显变缓,在模拟的后期晶粒尺寸逐渐趋于饱和;而

对于 α 相,在同样的时间范围内其始终保持较快的

晶粒长大速率,在 t = 1000 MCs时仍未表现出明显

的饱和.

图 3为模拟的 TC11合金两相晶粒形貌与取向

(X 轴反极图)及组织类型分布随退火时间的演变情

况. 首先,对比图 3(a)与图 1(a), (b)可以发现,模拟

所采用的初始晶粒形貌与取向较好地再现了 EBSD

实验结果. 由于没有模拟退火过程中的回复行为,

因此体系在 0 MCs时即已形成微小的再结晶晶粒

(图 3(a)); 随后, 再结晶晶粒开始吞并形变晶粒, 部

分晶粒表现出明显的晶粒长大,原有条状或非规则

形状的晶粒组织逐渐向等轴晶转变,晶粒尺寸亦变

得更为均匀 (图 3(b)和 (c)),且当退火至 60 MCs时

(图 3(d)),两相组织均接近于完全再结晶,而且大多

数再结晶晶粒已经相遇;此后, 随着退火时间的延

长,晶粒平均尺寸逐渐增大且尺寸分布越均匀、更

接近于等轴晶 (图 3(e)). 同时,从两相的再结晶和形

变组织分布变化可以看出, β 相再结晶速率明显高
于 α 相, β 相比 α 相先达到完全再结晶状态,与图

2所示的统计结果一致.

图 2(b)和图 3的结果都表明, α 相的晶粒长大
速率在整个退火过程中都明显高于 β 相. 两相晶

粒长大速率的差异在本质上与两相晶粒长大激活

能、晶界能、应变储能及初始组织特征的差异有
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关. TC11合金体系内 α 相晶粒的单位面积晶界能
和应变储能略低于 β 相晶粒,而长大激活能则远远

高于 β 相晶粒. 从晶界迁移速率与晶界能和晶界

迁移率的关系 ((1)—(4)式)可知,完全再结晶之前,

α 相晶粒较低的应变储能和较高的长大激活能均
不利于晶界迁移; 完全再结晶之后, β 相晶粒较高
的晶界能有利于晶界迁移和晶粒的迅速长大.所以,

β 相晶粒的长大速率原则上在退火过程中都应高
于 α 相晶粒. 然而,从初始组织特征来看 (见图 1(a)

或 (b)), β 相的含量远远小于 α 相,尺寸较小,且主

要散布在近似等轴的 α 相晶粒三角晶界处或长条
状 α 相晶粒之间. 基于这样的初始组织, β 相再结
晶晶粒遇到同相形变或再结晶晶粒的概率较小,其

晶界迁移较多地受到 α 相晶粒的阻碍, 难以通过

吞噬形变晶粒或通过与其他再结晶晶粒的竞争而

长大.因此, 模拟所获得的两相再结晶晶粒长大速

率的结果实际上表明,在该条件下合金的初始组织

形貌、分布及两相比例更为明显地影响了晶粒的

长大行为.

在退火过程中的织构演变方面,由于模型假设

再结晶晶粒的取向遗传自形变晶粒,所以在整个退

火过程中没有出现新的取向,晶粒取向的变化主要

体现在不同取向比例的变化. 从图 3的 IPF信息来

看,不同取向的 α 相晶粒的长大速率存在可见的差

别, [112̄0]方向与 X 轴平行的晶粒的长大速率略高

于 [0002] 方向与 X 轴平行的晶粒, 但 β 相则未见

具有明显长大优势的晶粒.

15 mm

 





β 

α





(a) (b) (c) (d) (e)

15 mm

15 mm

图 3 TC11钛合金的 α 相取向成像图 (上)、β 相取向成像图 (中)以及两相的组织类型分布 (下)随退火时间的变化 (a) 0
MCs; (b) 5 MCs; (c) 20 MCs; (d) 60 MCs; (e) 100 MCs;黄色和白色区域分别表示 α 相的形变和再结晶晶粒;红色和灰色分别
表示 β 相的形变和再结晶晶粒

3.2 再结晶织构演变

图 4所示为模拟不同退火时间后 α 相和 β 相
的极图. 对比退火前后的极图可以看出,退火后 α
相和 β 相的主要织构特征与退火前相似,但织构强

度均随着退火时间的延长而提高. 这说明该温度下

的退火处理对织构基本特征影响不大. 如前所述,

由于再结晶晶核的晶体学取向从所有与该晶核同

一相的变形晶粒取向中随机选取,所以再结晶晶粒

的取向不超出形变晶粒的取向范围,再结晶晶粒织

构与形变织构基本相同. 然而, 再结晶晶粒的晶界

迁移率与晶粒间取向差相关 ((2)式),且晶粒间取向

差在体系内呈非均匀分布,这二者导致了再结晶晶

粒的晶界迁移率大小在体系内亦呈非均匀分布,使

再结晶晶粒各向异性长大.这一点在 α 相中较为明
显,且最终导致较大的织构强度变化.

186103-6



物理学报 Acta Phys. Sin. Vol. 62, No. 18 (2013) 186103

图 4 TC11钛合金退火过程中 (a) α 相和 (b) β 相的织构模拟结果

4 初步实验验证

由于实验条件的限制,本研究未对退火前后样

品进行大面积的 EBSD 测试分析和相应的模拟及

验证. 这里,作为初步的验证,图 5所示为 EBSD测

定的退火后 α 相 (a)晶粒取向成像和 (b)组织类型

分布.由图 5(a)可以看出,原始条状 α 相晶粒退火
后已基本消失, 转变为等轴状晶粒, 晶粒尺寸分布

较为均匀; 同时,与退火前的组织 (图 1(a))相比较,

退火后 α 相晶粒不再表现出原有 [0002]方向与 X

轴方向平行的取向特征, 且总体上无显著的择优

取向.图 5(b)表明, 退火后材料并没有发生完全再

结晶, 仍存在少量亚结构和形变组织 (这里 EBSD

所确定的亚结构和形变组织对应于模拟中的形变

组织),接近于模拟 t = 5 MCs时的状态. 退火后得

到的实测组织基本形貌特征与模拟的组织演变趋

势符合较好. 但是, 由于退火前后 EBSD 所测区域

并不对应, 且微观取向的测定存在局域性, 这些实

验结果只能表明模拟能够定性地再现退火过程中

的织构变化, 进一步定量验证有必要借助于原位

EBSD观察等手段,直接得到选定区域的材料在退

火过程中的组织与微观织构演变.

0001 1010

1120

10 mm 10 mm 

(a) (b)

图 5 TC11钛合金 940 ◦C退火后的 EBSD结果 (a) α 相的晶粒取向图 (X 轴 IPF,灰色区域表示 β 相); (b) α 相再结晶晶粒
(蓝色区域)、亚结构 (黄色区域)和形变晶粒 (红色区域)的分布情况 (白色区域表示 β 相)[29]

186103-7



物理学报 Acta Phys. Sin. Vol. 62, No. 18 (2013) 186103

图 6 XRD测定的 TC11钛合金 940 ◦C退火前 (a)后 (b) α 相的 (101̄0)极图 [29]

值得指出的是, 我们利用 X 射线衍射 (XRD)

测定了该样品在相同退火处理前后的宏观织构变

化 [29]. 图 6所示为退火前后样品内 α 相经背底和
散焦修正以及归一化处理后的 (101̄0)不完整极图.

可以看出,在退火过程中合金内 α 相的织构特征基
本不变, 但强度略有增加, 与图 4 所示模拟织构的

基本特征和变化趋势相符,可认为是该模型能较好

体现织构演变基本趋势的佐证.

5 结 论

本研究通过引入体系内应变储能和界面能的

非均匀分布, 并涵括晶体学取向的影响, 建立了两

相合金再结晶形核和晶粒长大的MC模型. 作为对

模型的初步检验,该模型被应用于模拟 TC11钛合

金退火过程中的微观组织和织构演变. 结果表明,

所建模型能够较好体现退火过程中的微观组织演

变, 包括两相晶粒的再结晶及晶粒长大行为. 与 β
相相比, α 相具有较低的再结晶速率和较高的晶粒
长大速率,前者主要归结于 α 相较低的初始应变储
能,后者则表明该条件下初始组织形貌、分布及两

相的比例对晶粒长大具有重要影响.由于非均匀形

核的影响,模拟得到的再结晶速率变化与假设均匀

形核的 JMAK再结晶方程存在明显差异.模拟的基

本形貌特征及组织演变趋势与退火后得到的实测

组织符合较好. 同时, 模拟表明合金在退火后保留

了形变织构的基本取向特征,两相的织构均有所增

强,与宏观织构测定结果所体现的变化趋势一致.
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Abstract
Nucleation and grain growth are important phenomena during static recrystallization of metallic materials and both processes

have significant influences on the material properties. The Monte Carlo (MC) method has been widely used to simulate static recrys-
tallization behavior during annealing of metallic materials. In this study, an MC model for static recrystallization of two-phase alloys
is proposed by extending an existing MC model, through the introduction of the nucleation stage to account for the grain growth by
both consuming deformed grains and competing with other recrystallized grains. The two-phase MC model is used to simulate the
evolution of microstructure and texture during annealing of a TC11 (Ti-6.5Al-3.5Mo-1.5Zr-0.3Si) titanium alloy, accounting for initial
grain morphology, phase compositions, crystallographic orientations, and relative values of strain stored energy determined by electron
back-scattered diffraction. The results show that the model can reproduce satisfactorily the recrystallization and grain growth behavior
in annealing. Compared with the β phase, the α phase depicts a lower recrystallization rate but a higher grain growth rate: the former
difference can be mainly attributed to the lower strain stored energy in the α phase before annealing, whereas the latter suggests that
the grain growth in the system is significantly influenced by the grain morphology, distribution of grains, and relative volume fractions
of the two phases in the initial condition. Due to the influence of heterogeneous nucleation accounted for in the model, the simulated
recrystallization rate deviates considerably from that described by the Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov equation. The simulation
also indicates that for both phases the textures strengthen with little changes in their basic features during annealing.

Keywords: dual-phase titanium alloy, recrystallization, Monte Carlo method, texture
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