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摘  要：密排六方结构相具有显著的各向异性特征，室温时 TA19 钛合金棒材中一次 α 相含量占 70%以上，因此 α 相织

构对 TA19 钛合金棒材力学性能的好坏起主要作用，有效的织构预测能够大大地降低生产成本，提高生产效率；也能帮

助确定织构形成机制。本研究采用宏观有限元模型和介观粘塑性自洽模型 (VPSC) 多尺度耦合的方法，并考虑 β→α 相

变过程，模拟了大型 TA19 钛合金棒材接近实际工艺条件下的锻造过程。首先模拟得到了相变点以上棒材心部、R/2 和

边部的 β 相形变织构；然后通过分析不同位置的 β 相织构特征，根据 Burgers 取向关系得到了棒材冷却过程中发生 β→α

相变时不同的变体选择规律，得到 α 相相变织构；最后结合相变后棒材心部、R/2 和边部的 α 相织构特征，分析了不同

初始取向的 α 晶粒在不同滑移系开动时的取向变化，并模拟得到了最终的 α 相形变织构。通过最终模拟结果与实际锻

造结果对比，发现两者吻合良好。说明本模型对钛合金棒材锻造过程中形变及相变织构的预测具有良好的可靠性，这

对钛合金锻造棒材中织构的控制与调整具有重要意义。  
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TA19 钛合金是一种近 α 型 α+β 两相耐热钛合金，

其名义成分 (质量分数，%) 为 Ti-6Al-2Sn-4Zr-2Mo- 

0.1Si。主要用于制造航空发动机的压气机机匣、压气

机盘及飞机蒙皮等零件[1]。随着 TA19 钛合金的大量使

用，大规格棒材及制坯成为生产中亟待解决的技术问

题。在实际生产中，TA19 钛合金大规格棒材的锻造采

用 β 相区和近 β 相区锻造[2]。TA19 钛合金铸锭经 β 相

区和近 β相区多火次反复镦拔，并采用较高温度的 α+β

锻造方法成形，其目的是为了获得组织、织构分布均

匀，综合性能良好的大规格棒材。经这种方法成形的

TA19 钛合金锻棒，其室温和 480 ℃高温下抗拉强度平

均值分别为 1047、705 MPa 左右，屈服强度分别为

946.5、568.75 MPa 左右[3]。 

当对 TA19 铸锭在相变点以上进行多火次的锻造，

在相变点以下 40 ℃进行终锻后直接冷却，获得球状、

短棒状的一次 α 相和 β 相基体组成的等轴状组织，一

次 α 相含量为 60%~70%
[4,5]。当对 TA19 锻棒在两相区

退火处理，获得等轴状组织，而在单相区退火处理后

获得网篮状组织 [3]。一般等轴状组织有较好的塑性

和延伸率，而网篮状组织有较高的持久强度和蠕变

强度 [6]。除微观组织特征影响 TA19 钛合金棒材的力

学性能外，晶粒的取向也对其力学性能有显著的影响。

TA19 钛合金的相变过程遵循 Burgers 取向关系，即

{0001}α∥{110}β、 1120  α∥<111>β 
[7]。由于 TA19

钛合金中的 Al、Sn、Zr 等元素均为 α 相稳定元素，所

以在 α+β 两相区锻造时主要以 α 相形态存在。α 晶粒

作为 hcp 结构相，具有显著的各向异性特征，当 c 轴

方向与应力方向平行时，该 α 晶粒为硬取向晶粒，屈

服强度最高，而 c 轴方向与应力方向垂直时，为软取

向晶粒，屈服强度最低[8,9]。在实际锻造过程中，α 晶

粒的取向主要受相变和形变的影响。目前已有部分文

献对 α-Ti 或 CP-Ti 在多道次锻造、单向压缩、挤压及

轧制等成型方式下的 α 织构形成情况作出报道。Tang

等[10]对 Ti-6Al-4V 铸锭在两相区进行多道次的锻造，

每道次结束后冷却至室温，发现铸锭心部织构组分始

终为 1120  //轴向的柱面织构，而铸锭边部织构组分

不断变化。Li
[11]对 TA2 纯钛做单向压缩实验时，发现

由于变形和相变的影响最终形成强的 1120 平行于

压缩方向的柱面织构。Wei 等[12]对两相钛合金进行了

热挤压实验，得出热挤压后形成<0001>平行于挤压方

向的基面织构。初始织构为柱面织构的 CP-Ti 在两相

区压缩变形后变形晶粒的[0001]方向优先指向与轴向



·3786·                                        稀有金属材料与工程                                            第 51 卷 

呈 45°，且最大剪应力是在离棒材轴向 45°的平面上，

所以认为此时变形晶粒的取向变化是由基面滑移所引

起的，并对变形前后滑移系的施密特因子进行分析，

得出柱面滑移系在变形初期占主导地位，随着变形的

进行基面滑移系占主导地位 [13]。目前尚未见到关于

TA19 棒材多向锻造织构研究的相关报道，这是由于大

型钛合金棒材的锻造成本很高，并且锻造过程更为复

杂，形变、相变、再结晶等现象均有可能出现，这些

对锻造棒材织构的研究造成很大困难。 

大型 TA19 钛合金棒材的实际锻造过程十分复杂，

并且生产成本很高，采用实验测定方法研究织构演变

规律耗费大量人力、物力、财力及时间也难以得出系

统的织构演变规律。现已有部分文献对 α 相织构预测

的研究进行了报道。Wei 等[12]对两相钛合金中 α 相进

行挤压模拟变形形成了 1010 平行于挤压方向的柱

面织构，在考虑 β→α 相变及变体选择后，得出与热挤

压实验一致的{0001}基面织构。Glavicic 等[14]对 Φ280 

mm×510 mm 的 Ti-6Al-4V 的铸锭在 955 ℃压缩 70%后

淬火，再次加热到相变温度以下 30 ℃保温 1 h。心部

为 1120  //轴向的柱面织构，边部为弱的 {1120}织构

和强的锥面织构。并用晶体塑性有限元法对 2 个位置

的织构进行模拟，发现心部和边部在发生 β→α 相变时

令所有变体均出现得到的织构类型与实测结果更为接

近，但对织构的模拟只能做到定性描述。以上织构预

测的报道仅局限在单一尺度和对 α 相简单的变形过程

研究，距离实际复杂的生产存在很大差距，且由于锻

棒冷却过程中发生 β→α 相变对织构模拟的研究造成

很大困难。本研究提出了一种宏观有限元模型与介观

粘塑性自洽模型 (VPSC)
[15,16]多尺度耦合的方法，并

考虑 β→α 相转变过程，模拟接近大型 TA19 钛合金棒

材的实际锻造过程并预测锻造过程中的织构演变情

况。由于棒材实际锻造过程是高应变速率下的变形，

应变速率接近于 1 s
-1，锻造时通常只发生动态回复而

来不及发生再结晶，所得组织、织构仍为形变的组织、

织构，因此不考虑再结晶的影响。织构演变模拟过程

主要考虑以下 3 个方面：(1) 相变温度以上 β 相形变

织构；(2) β→α转变过程中形成的 α相相变织构；(3) 相

变温度以下 α 相形变织构。 

1  材料与模拟方法 

TA19 钛合金是一种近 α 型 α+β 两相钛合金，其

相变温度为 1005±2 ℃。大型 TA19 钛合金棒材成形过

程采用直径为 520 mm 的原始铸锭经过四火次高温单

相区锻造和十三火次两相区锻造，最终锻为直径为

265 mm 的锻棒。自由锻工艺主要为一镦一拔，镦粗量

为 45%，拔长量为 65%左右，采用四方拔长方式，镦

粗和拔长交替进行。实际的锻造过程，首先是在高温

β 单相区进行变形，然后冷却至室温。进行两相区锻

造时，先将锻棒重新加热到低温 α+β 两相区再进行变

形，最终在空气中冷却至室温。为了解棒材心部到边

部形成织构的差异，探究织构不均匀性形成的原因，

为减小织构分布不均匀性提供可能，在棒材横截面的

心部、R/2 和边部分别取样进行 EBSD 检测。 

模拟过程采用多尺度模型耦合的方法，将属于宏

观尺度的有限元模型和属于介观尺度的粘塑性自洽模

型(VPSC) 进行耦合，对 TA19 钛合金棒材的锻造过程

进行了多尺度的模拟。在宏观尺度上，首先利用 Pro/E

软件建立圆柱坯料(Φ50 mm×100 mm)、上模和下模

(120 mm×120 mm×30 mm) 几何模型，然后采用

DEFORM 有限元模拟软件对圆柱坯料进行网格划分，

采用 DEFORM 自带四面体单元划分为 32 000 个单元，

并对有限元模拟的边界条件进行设置：(1) 速度边界

条件，模拟过程为棒材自由锻造过程，不需要设置对

称面，也没有特定方向的变形，因此速度边界条件采

用默认设置；(2) 接触边界条件，每个锻造过程中工

件与模具接触的面设置为固定边界，不与模具接触的

面设置为自由边界；(3) 热交换边界条件，工件与所

接触的模具间发生热交换，不与环境之间发生热交换。

另外，通过 Gleeble 热压缩模拟机获得不同变形条件

下应力应变曲线，并以此拟合得到 TA19 钛合金高温

变形本构方程： 
28 -3 3.84 36.54 10 [sinh(5 10 )] exp[ 713.6 10 / ]RT     

  
(1)

 

通过查阅中国航空材料手册得到输入软件中的

TA19 钛合金基本参数 [17]如表 1 所示，模拟过程中设

置的基本参数如表 2 所示。DEFORM 有限元模拟软

件对坯料宏观模拟锻造结束后，通过选取棒材不同位

置的点，输出该点处的时间增量和应变速率。介观尺

度上，在宏观有限元计算的基础上，将 DEFORM 输

出信息作为介观模型的输入，即用粘塑性自洽模型  

(VPSC) 计算棒材在不同锻造方式下，不同位置处的

变形织构。VPSC 模型假设晶粒为一个椭球体，被表

示为一组取向，被无限深埋在均匀介质中，受到均匀

应力的作用。VPSC 模型较好地处理了晶粒之间的应

力和应变的协调，且能考虑滑移和孪生 2 种变形机

制，由于实际锻造过程中温度较高而孪生通常发生在

纯钛低温下的变形 [18]，所以本研究不考虑孪生变形

机制。而滑移系开动的难易取决于其临界分切应力值，

其大小顺序为柱面滑移系＜基面滑移系＜锥面滑移 

系[19]，由于锥面滑移系最难开动，所以优先考虑其他

2 组滑移系的影响。 
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表 1  TA19 钛合金基本参数 

Table 1  Basic parameters of TA19 titanium alloy
[17] 

Physical parameters Symbol Physical parameter value 

Density/g·cm
-3

 ρ 4.53      

Thermal conductivity/W·m
-1

·℃-1
 

T/℃ 20 100 200 300 400 500 

λ 6.8 7.4 8.6 9.7 10.9 12.1 

Specific heat/J·kg
-1

·℃-1
 

T/℃ 20 100 200 300 400 500 

C 528 539 557 574 590 608 

Coefficient of thermal expansion/×10
-6

 ℃-1
 

T/℃ 20~100 20~200 20~300 20~400 20~500 20~600 

α 8.7 8.6 9.5 9.7 9.9 10.0 

Poisson’s ratio 
T/℃ 20 100 200 300 400 500 

μ 0.34 0.32 0.32 0.37 0.34 0.34 

Elastic modulus/GPa 
T/℃ 20 100 200 300 400 500 

E 119.2 113.3 107.7 104 97.7 90.2 

 

表 2  仿真模拟基本参数 

Table 2  Basic parameters in simulation 

Billet temperature/℃ Die temperature/℃ 
Friction  

coefficient 

Die movement speed/ 

mm·s
-1

 

Thermal conductivity/ 

W·m
-1

·℃-1
 

960~1050 300 0.3 10 5 

 

2  结果与讨论 

TA19 钛合金棒材的实际锻造过程非常复杂，无法

完全按实际进行模拟，因此在保留锻造工艺基本特征

的基础上进行了一定的简化。棒材实际锻造过程是高

应变速率下的变形，应变速率接近于 1 s
-1，因此在 β

相区锻造时通常只发生动态回复，所得组织、织构仍

为形变的组织、织构。图 1 为用 DEFORM 软件模拟

的 TA19 钛合金棒材锻造过程的模型图。第 1 火次是

相变点以上的变形，在 1050 ℃下，对圆棒型坯料先进

行轴向镦粗 45%，再进行四方拔长 65%。然后冷却至

室温，冷却过程中发生 β→α 的相变过程。第 2 火次是

相变点以下的变形，将室温的锻棒重新加热到

Tβ—40 ℃，先镦粗 45%，然后四方拔长 65%，最终冷

却至室温。 

图 2 为相变点以上第 1 火次锻造后棒材中等效应

力、应变分布的剖面图。从图中可以看出经第 1 火次锻

造后棒材心部到边部的应力、应变分布并不均匀。从心

部到边部所受应力逐渐减小，最大等效应力差值约为

50 MPa。与应力分布对应的是应变分布，心部所受应

力最大处于大变形区，产生较大的应变，越靠近边部所

受应力越小，处于小变形区，心部与边部最大等效应变

差值为 1.0。文献[20]证明了晶格应变与宏观应变之间

的相关性是 α 变体选择的关键因素。其对两相钛合金

棒材进行 Y 向单向压缩实验，发现棒材心部应变大于

边部。然后分别计算了棒材心部和边部 α 变体的位移

梯度张量，并通过 EBSD 检测心部和边部分别出现的 α

变体。发现在心部位移梯度张量中 εyy 值为负的 α 变体

才会出现，共出现 4 种变体。这是由于心部主要受单一

方向应力作用导致应变大，受力情况简单，有较多 α

变体由于位移梯度张量与宏观应变方向一致而出现。而

边部只出现心部 4 种变体中的 2 种，这是由于边部受力

情况复杂，除受 Y 向压应力外，在 X 和 Z 向还受拉应

力，因此只有位移梯度张量中 εxx 和 εzz 值为正的 2 个变

体出现。由此可见，棒材锻造过程中不同位置的应力、

应变分布情况不同，变体选择规律也不同。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 1  DEFORM 模拟 TA19 钛合金棒材锻造过程模型图 

Fig.1  Simulation model of TA19 titanium alloy bar forging process by DEFORM 
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图 2  第 1 火次后棒材中等效应力、应变分布剖面图 

Fig.2  Distribution profile of effective stress and strain after the 

1st pass 

 

通过将第 1 火次锻造后冷却至室温的锻棒再次加

热到 Tβ—40 ℃保温的热处理实验发现，热处理前后棒

材中不同位置处的微观组织特征及织构的类型并未发

生明显变化，但热处理后的织构强度较热处理前有较

大的减弱。因此对第 2 火次的初始织构通过加入随机

取向使织构强度弱化。模拟过程中，第 1 火次的初始

织构为 500 随机取向，并随锻造过程的进行，不断迭

代计算，使每个过程形成的织构作为下一过程的初始

织构。第 2 火次的初始织构为第 1 火次结束后的 β 相

织构在发生 β→α 相变后得到的 α 相相变织构。为方便

定义模拟得到的织构，对 DEFORM 中的样品坐标系

作出定义：X∥RD，Y∥TD，Z∥ND。 

本研究锻造棒材的心部、R/2 及边部的等效应力、

应变分布状态均存在较大差异，因此在模拟 β→α 相变

时，对于棒材不同位置采用不同的变体选择规律。图 3

左侧为模拟锻造过程中棒材心部织构演变过程极图，右

侧为实际终锻棒材心部织构极图。从图中可以看出第 1

火次为相变点以上 bcc 结构的 β 相变形，镦粗 45%后形

成{001}和{111}织构，经四方拔长 65%后由于心部处于

大变形区，{111}织构完全转变为{110}织构，仍保留

{001}织构。本研究锻棒中的应力、应变分布状态与文

献[20]报道的情况相近，因此对于心部在发生 β→α 相

变时使其出现多种变体，得到相变后的 α 相织构极图，

可以看出它与相变之前 bcc 结构母相严格符合 Burgers

取向关系。由于多种 α 变体的出现使相变后的 α 相织

构倾向于随机织构。第 2 火次为相变点以下 hcp 结构 α

相变形，镦粗 45%后形成较强的{2023}织构，经四方

拔长 65%后，织构特征未发生明显变化，锥面织构增

强，这是由于棒材在锻造过程中最大剪切应力是在离棒

材轴向 (Z) 45°的平面上[13]。如图 4 所示，基面取向晶

粒 (a) 的 1120 晶向在与 ND (Z)呈 45°的方向切动，

发生基面滑移 (b) 和柱面滑移 (c) 均形成锥面取向。

柱面取向晶粒 (d) 的 1120 晶向在与 ND (Z)呈 45°

的方向切动，由于心部变形较大能使晶粒发生较大转

动，易于发生基面滑移 (g) 和柱面滑移 (h) 也形成锥面

取向。因此倾向于随机的 α 相织构经变形后主要生成了

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 3  模拟锻造过程中棒材心部织构演变过程极图及实际终锻棒材心部织构极图  

Fig.3  Pole figures of center textures evolution during simulated forging and the center textures of the actual final forging 

Upsetting 
Square 

stretching 

Phase 
transition Upsetting 

Square 
stretching Measured  

1st pass 2nd pass 

Center 

Stress  
effective/MPa 



第 10 期                               李志尚等：大型 TA19 钛合金棒材形变及相变织构模拟                         ·3789· 

<1011> <1011> <0001> 

<1120> <1120> 

<1120> <1120> <1011> <1011> 
<1120> 

<1120> 
<1120> 

<1120> 
<1120> 

a b c 

d e f g h 

Crystal orientation 

Slip direction 

Slip plane 

RD RD RD RD RD 

RD RD RD RD RD 

RD RD RD RD RD 

TD TD TD TD TD 

Y1 

Y1 

Y1 

X1 

TD TD TD TD TD 

TD TD TD TD TD 

0001 0001 0001 001 001 

110 110 

111 111 1120 1120 1120 

1010 1010 1010 

{1010} 

{1120} 

{0001} 

12 

10 

8 

6 

4 

2 

1 

2 

1 

0 

1 

Upsetting Square stretching Phase transition Upsetting Square stretching Measured 

X1 

X1 

2nd pass 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 4  α 晶粒不同滑移系开动导致的晶体取向变化 

Fig.4  Evolution of α grain orientation caused by starting of  

different slip systems 

 

锥面织构。与右侧实际终锻棒材心部织构极图对比，可

以看出模拟结果与实验结果吻合良好。说明在本研究锻

造过程中，心部发生 β→α 相变时采用多种 α 变体出现

的变体选择规律是合理的。 

根据模拟得到的棒材中等效应力、应变分布得知

棒材的 R/2 及边部较心部应力、应变情况更为复杂，

不应与心部一样出现多种 α 变体，因此在模拟 R/2 及

边部 β→α 相变时应采取不同的变体选择规律。图 5

左侧为模拟锻造过程中棒材 R/2 织构演变过程极图，

右侧为实际终锻棒材 R/2 织构极图。从图中可以看出

第 1 火次为相变点以上 bcc 结构的 β相变形，镦粗 45%

后形成{001}和{111}织构，经四方拔长 65%后，由于

R/2 仍有较大变形{111}织构完全转变为{110}织构，仍

保留{001}织构，且{110}织构强度高于{001}织构强

度。此时棒材中应有较多 bcc 结构 β 相晶粒的<001>

和<110>//Z(ND)，如图 6 中 β1、β2 所示。且由于{110}

织构强度高于{001}织构强度，所以<110>//Z(ND)的 β2

晶粒数应多于<001>//Z(ND)的 β1 晶粒数。根据 Burgers

取向关系中密排面平行{0001}α∥{110}β，得到 β1、β2

在发生 β→α相变后的 α晶粒状态，分别为图 6 中的 α1、

α2。此时应得到较多的<0001>//Z(ND)的 α2 晶粒。因此

对于 R/2 在发生 β→α 相变时使接近<0001>//Z(ND)取

向的 α 相晶粒优先生成，得到相变后 α 相织构极图。

经第 2 火次的镦粗和拔长后得到基面织构和锥面织

构，这是由于相变主要生成接近<0001>//Z(ND)取向的

α 相晶粒，如图 4 中 (a) 晶粒在锻造过程中 1120 晶

向在与 ND(Z)呈 45°的方向切动，发生基面滑移 (b)

和柱面滑移 (c) 均形成锥面取向，由于保留了部分基

面取向晶粒，所以最终形成基面织构和锥面织构。与

右侧实际终锻棒材 R/2 织构极图对比，可以看出模拟

结果与实验结果吻合良好，说明在本研究锻造过程中，

R/2 发生 β→α相变时采用接近<0001>//Z(ND)取向的 α

相晶粒优先出现的变体选择规律是合理的。 

图 7 左侧为模拟锻造过程中棒材边部织构演变过

程极图，右侧为实际终锻棒材边部织构极图。从图中 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 5  模拟锻造过程中棒材 R/2 织构演变过程极图及实际终锻棒材 R/2 织构极图 

Fig.5  Pole figures of R/2 textures evolution during simulated forging and the R/2 textures of the actual final forging 

1st pass 
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图 6  β→α 相变示意图 

Fig.6  β→α phase transition diagram 

 

可以看出第 1 火次为相变点以上 bcc 结构的 β相变形，

镦粗 45%后形成{001}和{111}织构，经四方拔长 65%

后，由于边部变形较小{111}织构并未完全转变为{110}

织构，而是使{111}织构强度减弱，且生成弱的{110}

织构，仍保留{001}织构。此时{001}织构强度高于{110}

和{111}织构强度。由于{001}织构强度较高，此时棒

材中应有较多 bcc 结构 β 相晶粒的<001>//Z(ND)，而

<110>⊥Z(ND)，如图 6 中 β1 所示。根据 Burgers 取向

关系中密排面平行{0001}α∥{110}β，得到在发生 β→α

相变后的 α 晶粒状态，如图 6 右侧所示，此时应得到

较多的<0001>⊥Z(ND)的 α1 晶粒。又由于边部保留了

{111} 织构，说明棒材中存在较多晶粒的 <111>// 

Z(ND) ，根据 Burgers 取向关系中密排方向平行

1120  α∥<111>β，得到 α1 晶粒的 1120  //Z(ND)。

因此对于边部在发生 β→α 相变时使接近<0001>⊥

Z(ND)且 1120  //Z(ND)取向的 α 相晶粒优先生成，

得到相变后 α 相织构极图，为强的 {1120}织构。经第

2 火次镦粗和拔长后织构类型未发生大的变化，这是

由于相变主要生成接近 1120  //Z(ND)取向的 α 相晶

粒，如图 4 中 (d) 晶粒在锻造过程中 1120 晶向在

与 ND(Z)呈 45°的方向切动，发生柱面滑移 (e) 和基面

滑移 (f) 时仍为柱面取向，或发生基面滑移 (g) 和柱面

滑移 (h) 时形成锥面取向。由于晶粒形变前为 1120 

柱面取向，且边部形变较小，在发生 (e)、(f) 滑移时不

需要使晶粒发生大幅度转动，因此 (e)、(f) 滑移较 (g)、

(h) 滑移更易开动，最终仍为{1120}柱面织构。与右侧

实际终锻棒材边部织构极图对比，可以看出模拟结果与

实验结果基本吻合，主要为 {1120}柱面织构。说明在

本研究锻造过程中，边部发生 β→α 相变时采用接近

1120  //Z(ND)取向的 α 相晶粒优先出现的变体选择

规律是合理的。 

    本次工作与 TC18 钛合金 β 相形变织构模拟[21,22]

最大的区别在于，本次使用的 TA19 钛合金在两相区

锻造时主要以 α 相形式存在，因此本研究模型除了模

拟 β相形变织构外还考虑了 β→α相变过程和 α相形变

过程，并模拟得到了 α 相相变和形变织构。从最终结

果来看，模拟织构与实测织构能够很好地吻合，说明 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 7  模拟锻造过程中棒材边部织构演变过程极图及实际终锻棒材边部织构极图  

Fig.7  Pole figures of edge textures evolution during simulated forging and the edge textures of the actual final forging 

1st pass 2nd pass 
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本模型对钛合金棒材锻造过程中形变及相变织构的预

测具有良好的可靠性，这对钛合金锻造棒材中织构的

控制与调整具有重要意义。 

3  结  论 

1) TA19 钛合金棒材锻造过程中不同位置的等效

应力、应变分布状态不同，导致冷却过程中棒材不同

位置发生 β→α 相变的变体选择规律也不相同。第 1

火次锻造结束后棒材中不同位置的等效应力分布具有

明显差异，其中心部最大，R/2 次之，边部最小，心

部与边部最大等效应力差值约为 50 MPa。棒材中等效

应力的分布状态导致等效应变分布也是从心部到边部

逐渐减小，心部与边部最大等效应变差值约为 1.0。 

2) 本研究通过分析第 1 火次锻造后棒材不同位置

的应力、应变状态和在相变前的 β 相织构特征，根据

Burgers 取向关系得到了不同的变体选择规律。对于心

部，受力情况单一产生较大应变，有多种 α 变体位移

梯度张量与宏观应变方向一致，因此有多种 α 变体同

时出现。R/2 和边部受力情况复杂不会有多种 α 变体同

时出现，存在显著的变体选择现象。对于 R/2，β 单相

区 锻 造 后 生 成 强 的 {110} 织 构 ， 相 变 后 接 近

<0001>//Z(ND)取向的 α 变体优先出现；对于边部，β

单相区锻造后生成强的{001}织构和较强的{111}织构，

相变后接近 1120  //Z(ND)取向的 α 变体优先出现。 

3) 钛合金棒材锻造过程中，最大剪切应力是在离

棒材轴向(Z)45°的平面上，滑移系开动时 1120 晶向

在与轴向(Z)呈 45°的方向切动，不同初始取向的 α 晶

粒在不同滑移系开动下取向变化不同。初始取向为基

面取向的 α 晶粒在基面滑移系和柱面滑移系开动时均

形成锥面取向。初始取向为柱面取向的 α 晶粒在小变

形量下滑移系开动，取向不易改变仍为柱面取向，在

大变形量下滑移系开动容易形成锥面取向。 
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Simulation of Deformation and Transformation Texture of Large TA19 

Titanium Alloy Bar 
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Abstract: The hexagonal phase with close packed structure has a obvious anisotropic characteristic, and the primary α phase content in 

TA19 titanium alloy bar at room temperature is as high as 70%. Therefore, the α texture has a significant effect on the mechanical 

properties of TA19 titanium alloy bar, and effective texture prediction can greatly reduce the production cost and improve the production 

efficiency, and it can also help to determine the mechanism of texture formation. In this study, the multi -scale coupling method of 

macroscopic finite element model and mesoscopic visco-plastic self consistent model was used to simulate the forging process of large 

TA19 titanium alloy bar under close to the actual process conditions, and the β→α phase transition process was considered. At first, the 

simulated β deformation textures of the center, R/2 and edge of the bar above the phase transition temperature are obtained. And then, 

according to the Burgers orientation relationship, the laws of variant selection of different positions of ba r during cooling are obtained by 

analyzing the β texture characteristics of different positions, and the α transformation textures are obtained. Finally, combining with the α 

texture characteristics at the center, R/2 and edge of the bar after transformation, the orientation evolution of α grains with different initial 

orientations was analyzed when different slip systems started, and α deformation textures are obtained. By comparing the final simulation 

results with the actual forging results, it is found that they are in good agreement. It illustrates that the model has good reliability in 

predicting the deformation and transformation textures of titanium alloy bars during forging, which has great significance fo r controlling 

and adjusting the texture of titanium alloy bars during forging. 

Key words: titanium alloy; deformation; phase transformation; texture; simulation 
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