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摘　 要: 轻质高强 ＴｉＡｌ 合金作为用于先进航空发动机减重的高温结构材料ꎬ 近年来表现出了巨大的市场前景ꎮ 含有一定量 β 相

的变形 ＴｉＡｌ 合金是未来合金研发的重要方向ꎮ 为在高温下充分利用一定量的 β 相进行热变形ꎬ β 相稳定元素的加入使得合金在

中温区ꎬ 也即服役温度区间内出现多种复杂相变ꎬ 如 ωｏ 相演变、 正交相演变及亚稳 α２相的分解等ꎮ 这些相变对合金的显微组织

稳定性具有重要影响ꎬ 从而深刻影响合金的长时服役性能ꎮ 另外ꎬ 外加应力对这些中温相变也会产生明显的影响ꎬ 加速合金的

显微组织演变ꎮ 总结了近年来关于 ωｏ相和正交相的研究成果ꎬ 主要从显微组织分析角度对 βｏ相区域内相变、 ωｏ相和正交相在 α２

相内析出以及应力对上述相变的影响规律等几个方面进行了综述ꎬ 总结了上述相变对 ＴｉＡｌ 合金的中温显微组织稳定性的影响ꎬ

并对未来的研究方向进行了展望ꎮ
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1　 前　 言

ＴｉＡｌ 基合金具有低密度、 高熔点、 高比模量的特点ꎬ
且其抗氧化、 抗蠕变以及抗燃烧性能优异ꎬ 是一种理想

的航空发动机低压涡轮叶片等热端部件材料[１] ꎮ 早在

２００６ 年ꎬ ＧＥ 公司就将 Ｔｉ￣４８Ａｌ￣２Ｎｂ￣２Ｃｒ 合金(４８２２)成功

用于 ＧＥｎｘ￣１Ｂ 发动机低压涡轮 ６、 ７ 级叶片ꎮ 近年来ꎬ
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ＴｉＡｌ 合金得到了快速发展ꎬ 变形 ＴＮＭ 合金( Ｔｉ￣４３􀆰 ５Ａｌ￣
４Ｎｂ￣１Ｍｏ￣０􀆰 １Ｂ) 和 ４８２２ 合金已于 ２０１６ 年分别应用在

ＰＷ１１００ＧＴＦ 和 ＬＥＡＰ 发动机中[２] ꎮ ２０１９ 年世界钛会的最

新报道表明ꎬ ＴｉＡｌ 合金已经成功实现铸造余料回收ꎮ ＧＥ
公司已经建立 ３Ｄ 打印 ＴｉＡｌ 合金叶片的生产线ꎬ 并计划

在 ２０２１ 年将 ３Ｄ 打印 ＴｉＡｌ 合金叶片投入使用ꎮ 这表明ꎬ 未

来 ＴｉＡｌ 合金仍有巨大的市场应用前景ꎮ 图 １ 是 Ｋｉｍ 博士

回顾 ＴｉＡｌ 合金研发历史后所作的 ＴｉＡｌ 合金应用历史及服

役温度发展过程示意图[３]ꎬ 可以看出ꎬ 航空发动机用 ＴｉＡｌ
合金的应用温度区间目前仍在 ６５０~７５０ ℃范围内ꎬ ＴｉＡｌ 合
金仍具有应用于更高温度甚至 ９００ ℃的潜力ꎮ 其中ꎬ ＴＮＭ
合金的应用是变形 ＴｉＡｌ 合金的巨大成功ꎬ 在热加工温度

区间内ꎬ 由于 β 相的含量比较高ꎬ 使得合金热加工性良

好ꎬ 而后续的热处理又可以将脆性的室温 βｏ相(也称 Ｂ２
相)的含量控制在较低水平来保证塑性ꎮ 变形 ＴｉＡｌ 合金的

研发及应用推广是未来 ＴｉＡｌ 合金的重要发展方向[４ꎬ ５]ꎮ 由

于添加了多种 β 相稳定元素来提升合金的高温变形性能ꎬ
合金的凝固初生相为 β 相ꎻ 室温则呈现出以 βｏ相和 γ 相为

主、 另有少量 α２相的组织ꎬ 因此这类合金被称为 β￣γ￣ＴｉＡｌ
合金ꎮ 在目前开发的多种不同成分的 β￣γ￣ＴｉＡｌ 合金中ꎬ 凝

固及热加工后的合金显微组织通常处于热力学非平衡态ꎬ
在合金的期望服役温度区间(６５０ ~ ８５０ ℃)内显微组织缓

慢向平衡态演变ꎮ 这主要表现为过饱和 α２相的溶解以及

有序 ω 相、 正交相的析出ꎮ 同时ꎬ 由于 βｏ相的不稳定性ꎬ
有序 ω 相非常容易自合金的 βｏ相内部产生ꎮ 而上述多种

相变又随着合金成分的不同而表现迥异ꎮ 尽管可以从相

图计算角度对 ＴｉＡｌ 合金的中低温相平衡进行预测ꎬ 然而

由于数据库的缺乏以及实际相变进行得非常缓慢等原因ꎬ
人们难以从相变机理及动力学角度对其进行深刻理解ꎮ
以下将从 βｏ相区域内的组织演变、 ωｏ相自片层组织中的

析出、 正交相演变以及应力对上述相变的影响规律等 ４
个方面ꎬ 简要总结近年来的研究进展ꎮ

图 １　 ＴｉＡｌ 合金应用历史及服役温度发展过程的示意图[３]

Ｆｉｇ􀆰 １　 Ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｄｉａｇｒａｍ ｏｆ ｔｈｅ ａｐｐｌｉｃａｔｉｏｎ ｈｉｓｔｏｒｙ ａｎｄ ｓｅｒｖｉｃｅ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ ｄｅｖｅｌｏｐｍｅｎｔ ｏｆ ＴｉＡｌ ａｌｌｏｙｓ[３]

2　 主要研究进展

2􀆰 1　 βo相区域内的组织演变

由于 β￣γ￣ＴｉＡｌ 合金凝固过程中的显微偏析ꎬ 凝固组

织中的片层团周边一般会存在富集 β 相稳定元素的 βｏ相

区域ꎮ 与无序 ω 相自 β 相转变而来不同ꎬ ＴｉＡｌ 合金中的

有序 ω 相由于是从 Ｂ２ 结构的 βｏ相转变而来ꎬ 其将产生

不同种类原子的有序排列ꎮ 根据 Ｂｅｎｄｅｒｓｋｙ 等早期的报

道[６] ꎬ 有序 ω 相根据原子占位的不同ꎬ 存在 ω′、 ω″、
Ｂ８２ ￣ω 和 Ｄ８８ ￣ω 几种结构ꎬ 其中 ω′相通常不能稳定存在ꎬ
ω″、 Ｂ８２ ￣ω 和 Ｄ８８ ￣ω 相较为常见ꎮ 有序 ω 相和基体 βｏ相

保持<１１１>βｏ / / <０００１>ωꎻ {１１０}βｏ / / {１１２０}ω 的位向关

系ꎮ 根据合金成分和热处理工艺的不同ꎬ 这几种有序 ω
相结构可以互相转变ꎮ 其中ꎬ ω″相在较低温度下存在ꎬ
Ｄ８８ ￣ω 的形成则需要一定量的空位缺陷ꎬ 因此在 ７００ ~

９００ ℃温度范围内ꎬ Ｂ８２结构最为多见ꎬ 一般称之为 ωｏ相

(ｏｒｄｅｒｅｄ ω) [７] ꎮ 除非加入特定的元素加以抑制ꎬ 淬火也

很难抑制有序 ω 相衍射条纹的出现ꎮ Ｓｔａｒｋ 等[８] 发现ꎬ 在

较快的冷却速度条件下ꎬ ω″相可通过原子跨越相邻晶面

的短程扩散产生ꎬ 而有序度更高的 ωｏ相在较慢冷却速度

下才可出现ꎮ 由于 ＴｉＡｌ 合金熔炼或热加工后一般都要经

５３６



中国材料进展 第 ３９ 卷

过缓冷过程ꎬ 因此可以认为在含有 βｏ相的 ＴｉＡｌ 合金中ꎬ
ωｏ相极有可能已经析出长大ꎮ 在对快冷后的 ＴｉＡｌ 合金短

时保温后发现ꎬ ωｏ相在 βｏ相内部可以快速长大ꎬ 这表明

其形成主要由长程扩散控制ꎬ 因此界面往往成为 ωｏ相非

均匀形核的有利位置[６ꎬ ９ꎬ １０] ꎮ Ｓｔａｒｋ 等[１１] 利用原位同步辐

射高能 Ｘ 射线衍射 ( ｉｎ￣ｓｉｔｕ ＨＥＸＲＤ) 的方 法 对 三 元

Ｔｉ￣４５Ａｌ￣１０Ｎｂ 合金研究后发现ꎬ ω″相和 ωｏ相存在于不同

温度区间ꎬ 且 ωｏ相的溶解温度达 ８７０ ℃左右ꎮ 我国学者

对高铌 ＴｉＡｌ 合金中有序 ω 相的研究有较多报道ꎬ 在

Ｔｉ￣４５Ａｌ￣８Ｎｂ￣０􀆰 ２Ｗ￣０􀆰 ２Ｂ￣０􀆰 ０２Ｙ 合金中 ωｏ相的溶解温度甚

至高于 ９００ ℃ [１２ꎬ １３] ꎮ 在目前已经进入应用的 ＴＮＭ 合金

中ꎬ 在其服役温度 ７５０ ℃同样发现了大量的 ωｏ相颗粒在

βｏ相内部析出ꎬ 且随着温度的提高ꎬ ωｏ相颗粒尺寸增大ꎬ
而体积分数逐渐减小ꎬ 如图 ２ａ 所示[７]ꎮ 与含 Ｍｏ 的 ＴＮＭ

合金中 βｏ和 ωｏ相共存状况不同的是ꎬ Ｔｉ￣４５Ａｌ￣８􀆰 ５Ｎｂ￣０􀆰 ２Ｂ
合金在 ８５０ ℃ 长时间保温后ꎬ ωｏ 相完全取代了 βｏ 相

(图 ２ｂ)ꎮ 基于 βｏ相和 ωｏ相之间的位向关系ꎬ ωｏ相自 βｏ

相析出时将同时产生 ４ 种变体ꎬ 因而每个 ωｏ相晶粒的尺

寸一般不会超过 １０ μｍ[１４] ꎮ 除 ωｏ相的长大外ꎬ βｏ相部位

经长时间保温后一般也会析出 γ 相ꎬ 这些 γ 相与 ωｏ相保

持<１１０>γ / / <０００１>ωｏꎻ {１１１}γ / / {１１２０}ωｏ的位向关系ꎬ
然而 γ 相的析出是否与 ωｏ相直接相关还不确定[７ꎬ １５] ꎮ 在

β 钛合金中ꎬ 通常认为无序 ω 相的尺寸非常细小且难以

通过保温来使其长大到相当的尺寸[１６] ꎬ 而较大尺寸的晶

粒是研究单相变形行为的前提条件ꎮ 目前看来ꎬ 这一点

对 ＴｉＡｌ 合金的 ωｏ相来说更容易实现ꎮ 因此ꎬ 尝试制备较

大尺寸的 ωｏ相并探究其变形行为是未来基础研究的一个

方向ꎮ

图 ２　 ＴＮＭ 合金中不同温度条件下 ωｏ相大小及体积分数不同(ａ) [７] ꎻ Ｔｉ￣４５Ａｌ￣８􀆰 ５Ｎｂ￣０􀆰 ２Ｂ 合金在 ８５０ ℃长时间保温后 ωｏ相完全取代

了 βｏ相ꎬ γ 相在不同合金的 βｏ相区域中均有析出(ｂ) [１４]

Ｆｉｇ􀆰 ２　 Ｔｈｅ ｓｉｚｅ ａｎｄ ｖｏｌｕｍｅ ｆｒａｃｔｉｏｎ ｏｆ ωｏ ｐｈａｓｅ ｖａｒｉｅｓ ｗｉｔｈ ｔｈｅ ａｎｎｅａｌｉｎｇ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｓ ｉｎ ＴＮＭ ａｌｌｏｙ (ａ) [７] ꎻ ωｏ ｐｈａｓｅ ｈａｓ ｒｅｐｌａｃｅｄ βｏ ｐｈａｓｅ ｉｎ

Ｔｉ￣４５Ａｌ￣８􀆰 ５Ｎｂ￣０􀆰 ２Ｂ ａｌｌｏｙ ａｆｔｅｒ ａｎｎｅａｌｉｎｇ ａｔ ８５０ ℃ꎬ ｎｏｔｅ ｔｈｅ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｉｏｎ ｏｆ γ ｐｈａｓｅ ｉｎ ｔｈｅ βｏ ｐｈａｓｅ ａｒｅａｓ(ｂ) [１４]

　 　 对比含 Ｍｏ 的 ＴＮＭ 合金与不含 Ｍｏ 的高铌 ＴｉＡｌ 合金

可以发现ꎬ 微量 Ｍｏ 元素可以对 ωｏ相的形成产生较大的

抑制作用ꎬ 这在多组实验以及计算研究中均得到了证

实[７ꎬ １７ꎬ １８] ꎬ 这表明 ωｏ相可以通过添加合金元素进行一定

程度上的调控ꎮ Ｊｉａｎｇ 等[１９] 指出ꎬ Ｚｒ 是一种强有序 ω 相

稳定元素ꎮ Ｈｕａｎｇ 等[２０]和 Ｓｏｎｇ 等[２１] 发现 Ｗ 元素可明显

抑制 ωｏ相的长大ꎬ ωｏ相在长大过程中将Ｗ 元素排出至 βｏ

相基体中ꎮ 在三元 Ｔｉ￣４５Ａｌ￣９Ｎｂ 合金中ꎬ ωｏ相可以长大至

微米级ꎬ 且富含 Ｎｂ 元素ꎮ 因此可认为 Ｍｏꎬ Ｗ 会稳定 βｏ

相ꎬ 而 Ｎｂ 会促进 ωｏ相的形成ꎮ 最近的报道表明ꎬ Ｍｎ 也

可以强烈抑制 ωｏ相的形成ꎻ 与之相反的是ꎬ Ｎｉ 可以大幅

促进铸态组织中 ωｏ相的形成ꎻ 与此同时ꎬ 在含有 Ｍｎꎬ Ｎｉ
合金的 βｏ相区域内经保温可形成 Ｌａｖｅｓ 相[２２ꎬ ２３] ꎮ 其它元

素如 Ｔａꎬ Ｃｒꎬ Ｈｆ 等对 βｏ / ωｏ相稳定性的影响也均有报道ꎬ
且发现 ωｏ相析出后合金的强度和塑性均有下降[２４] ꎮ 事实

上ꎬ 合金元素的添加在中低温区间内不能再仅仅认为将

对 βｏ相稳定性产生影响ꎬ 而应该将其对 βｏ相稳定性与 ωｏ

相稳定性的影响规律区分开来ꎮ 总体来看ꎬ ＶＩＢ 族的元

素均对 ωｏ有抑制作用ꎮ 需要指出的是ꎬ 研究表明 Ｈ 和 Ｃ
等轻质元素对 ωｏ相的形成也有一定的抑制作用[２５] ꎬ 然而
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包括相关热力学计算等在内的系统研究尚待进行ꎮ
2􀆰 2　 ωo相、 正交相在片层组织中的析出

与 βｏ相区域内的组织演变相比ꎬ 片层组织作为 ＴｉＡｌ

合金中最主要的组织构成部分ꎬ 其分解产生 ωｏ相、 正交

相则显得更为重要ꎮ Ｈｕａｎｇ 等对添加多种高含量合金元

素的 ＴｉＡｌ 合金进行了长时间热暴露( ~１０ ０００ ｈ)实验ꎬ 观

察到粗大 α２片层分解为纳米级 γ 相片层ꎬ 如图 ３ａ 所示ꎬ
同时 βｏ(ωｏ)相也会出现[２６ꎬ ２７] ꎮ 相图计算的结果表明ꎬ 在

高铌 ＴｉＡｌ 合金成分范围内ꎬ ７００ ~ ８５０ ℃温度区域内存在

ωｏ相相区ꎬ 而 α２相含量却很低[２８] ꎬ 这说明通常观察到的

片层组织中 α２相的含量高于平衡态ꎬ 在保温过程中将向

ωｏ和 γ 相转变ꎬ 这也在实验中得到证实[２９] ꎮ 对于多组元

合金ꎬ 根据成分的不同ꎬ 在 ７００~ ９００ ℃范围内ꎬ α２相的

分解产物可以是 βｏ相、 βｏ(ωｏ)相和 ωｏ相ꎬ 同时片层细化

为纳米级 α２＋γ 片层ꎮ 如无外加应力的存在ꎬ 上述相变通

常进行得比较缓慢ꎬ 经过长时间热暴露才会在显微组织

中观察到 Ｎｂ 等重元素的富集现象ꎮ 透射电镜观察发现ꎬ

α２相和 ωｏ相之间有两种不同的位向关系: [１１２０] α２ / /

[０００１]ωｏꎻ (０００２) α２ / / ( １１２０)ωｏ 和[１０１０] α２ / / [ ２２４３]

ωｏꎻ (０００１)α２ / / (０１１２)ωｏꎬ 二者之间保持共格或半共格

界面ꎬ 这将导致多种 ωｏ相变体的形成ꎮ 除长时间热暴露

的样品外ꎬ 在不同成分的蠕变样品中也发现了 ωｏ相在片

层中的形成ꎮ Ｙｅ 等[３０] 认为形成的 ωｏ相颗粒可以阻碍裂

纹的扩展(图 ３ｂ)ꎮ 目前还没有单相 ωｏ相合金力学性能的

报道ꎬ 但硬度测试的结果表明 ωｏ 相的硬度约为 １１􀆰 ２
ＧＰａꎬ 明显高于 α２相和 γ 相[７] ꎮ 虽然大量的观察表明 ωｏ

相是自 α２相中产生ꎬ 然而目前尚无直接证据表明存在 α２

→ωｏ的直接相转变ꎬ 因为长时间的热暴露并不能排除过

渡相的存在ꎮ 从晶体结构角度看ꎬ 无序合金中报道的切

变机制在有序 α２相与 ωｏ相结构中并不适用ꎬ 因此相变形

核机制以及能量变化等科学问题还有待进一步澄清ꎮ 需

要指出的是ꎬ 热暴露过程中除片层组织中有 ωｏ 相析出

外ꎬ 片层团边界同样有大量的 ωｏ 相或 βｏ 相生成 (图

３ｃ) [３１] ꎬ 析出相往往与其中一侧的晶粒保持特定的位向

关系ꎮ 另外ꎬ Ｌａｐｉｎ 等报道了富 Ｔａ 的 τ 相在含 Ｔａ 的合金

中的存在ꎬ 如图 ３ｄ 所示ꎬ 从晶体结构角度看ꎬ τ 相与 ωｏ

相均为 Ｂ８２结构ꎬ 因此 τ 相非常可能是 Ｔａ 元素将 ωｏ相中

的 Ｎｂ 元素替代形成[３２ꎬ ３３] ꎮ 结合其他的报道来看ꎬ Ａｐｐｅｌ
等[３４]在其专著及 Ｗｉｔｕｓｉｅｗｉｃｚ 等[３５] 在其相图计算中将 τ
相视同为 ωｏ相ꎮ 除 τ 相外ꎬ Ｌａｐｉｎ 等还报道了 Ｌ１２结构的

Ｔｉ３Ａｌ 相析出的现象ꎬ 同样的结论在 Ｃａｏ 等的研究结果中

也有所体现[３６] ꎮ 而关于 Ｌ１２结构的确定则需要更系统的

晶体学衍射数据的支持ꎮ
近年来ꎬ 高铌 ＴｉＡｌ 合金中关于正交相析出的报道获

图 ３　 α２片层在长时间热暴露后分解为纳米级 γ 片层 (ａ) [２６] ꎻ ωｏ

相阻碍蠕变裂纹扩展 (ｂ) [３０] ꎻ 片层团边界处的 βｏ(ωｏ)析出

(ｃ) [３１] ꎻ 高 Ｔａ￣ＴｉＡｌ 合金在长时间蠕变后析出了 τ 相 (ｄ) [３２]

Ｆｉｇ􀆰 ３　 Ｔｈｅ α２ ｌａｔｈ ｄｅｃｏｍｐｏｓｅ ｉｎｔｏ ｎａｎｏ￣ｓｉｚｅｄ γ ｌａｔｈｓ ａｆｔｅｒ ｌｏｎｇ￣ｔｅｒｍ

ｔｈｅｒｍａｌ ｅｘｐｏｓｕｒｅ ( ａ) [２６] ꎻ ｔｈｅ ｃｒｅｅｐ ｃｒａｃｋ ｉｓ ｈｉｎｄｅｒｅｄ ｂｙ ｔｈｅ

ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅｄ ωｏ ｐｈａｓｅ ( ｂ) [３０] ꎻ ｔｈｅ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｉｏｎ ｏｆ βｏ ( ωｏ )

ｐｈａｓｅ ａｔ ｔｈｅ ｌａｍｅｌｌａｒ ｃｏｌｏｎｙ ｂｏｕｎｄａｒｉｅｓ ( ｃ ) [３１] ꎻ ｔｈｅ

ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｉｏｎ ｏｆ τ ｐｈａｓｅ ｉｎ ｈｉｇｈ Ｔａ ｃｏｎｔａｉｎｉｎｇ ＴｉＡｌ ａｌｌｏｙｓ ａｆｔｅｒ

ｌｏｎｇ￣ｔｅｒｍ ｃｒｅｅｐ ｔｅｓｔ (ｄ) [３２]

得越来越多的关注ꎬ 原因之一在于人们普遍认为具有正

交结构的 Ｏ 相(Ｔｉ２ＡｌＮｂ)具有良好的塑性ꎬ 其出现可以为

ＴｉＡｌ 合金塑性的提升提供新的途径ꎮ 事实上ꎬ 正交相的

析出在早期的 ＴｉＡｌ 合金研究中就有述及[３７] ꎬ 然而由于其

含量极低且表征困难ꎬ 没有得到深入探究ꎮ 近年来ꎬ 高

铌 ＴｉＡｌ 合金的发展使人们重新注意到正交相的存在ꎮ 首

先的系统报道来自于 Ａｐｐｅｌ 等[３８－４０] ꎬ 该团队在 Ｔｉ￣( ４０￣
４４)Ａｌ￣８􀆰 ５Ｎｂ 系列合金中观察到一种类似珠光体的局部

组织ꎬ 如图 ４ａ 所示ꎮ 经过细致的透射电镜分析ꎬ 认为这

种片层组织是由 βｏ相的相邻{１１０}面沿相反<１１０>方向切

变得到的 Ｂ１９ 相片层和 γ 片层交替构成的ꎬ 其对合金的

蠕变性能以及室温强度有重要的提升作用ꎮ Ａｐｐｅｌ 等将含

有这种组织的高铌 ＴｉＡｌ 合金称为 “ γ￣Ｍｄ” 合金ꎮ 根据

Ａｐｐｅｌ 等的观点ꎬ Ｂ１９ 相是由 βｏ相转变而来的ꎬ 而在实际

合金组织中ꎬ βｏ相一般不会以片层的形式广泛分布ꎮ 由

于这种条纹状组织在不同合金中被大量观察到ꎬ 部分学

者一度认为 Ｂ１９ 相是由 α２相转变而来的[４１ꎬ ４２] ꎮ 这主要是

因为在许多 ＴｉＡｌ 合金的片层团内部的 α２相片层中出现了

与“γ￣Ｍｄ”合金相同的组织形貌ꎬ 其体积分数非常高ꎬ 如

图 ４ｂ 所示[４３] ꎮ Ｍｕｓｉ 等通过 ＨＥＸＲＤ 发现 Ｂ１９ 相可作为

α２→γ 相变的过渡相ꎬ 这一点也被其他学者所证实ꎻ 在

快冷的 α２ 相马氏体结构中同样观察到了正交相的存

在[４４] ꎮ 然而ꎬ Ｂｅｎｄｅｒｓｋｙ 等曾指出ꎬ Ｂ１９ 相不能由 α２相结
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构通过切变直接产生[４５] ꎬ 因此快冷组织中正交相的形成

仍需要进一步的理论及实验研究ꎮ Ｒａｃｋｅｌ 等通过原位加

热 ＨＥＸＲＤ 及模拟衍射的方法证明了 Ｔｉ￣４２Ａｌ￣８􀆰 ５Ｎｂ 合金

中的正交相并非 Ｂ１９ 结构ꎬ 而更接近于 Ｔｉ２ ＡｌＮｂ 结构ꎬ
因此直接将其称为 Ｏ 相[４６] ꎮ 随后ꎬ Ｏ 相研究被连续报

道ꎮ Ｇａｂｒｉｓｃｈ 等通过高分辨透射电镜发现 Ｏ 相在<１１２０>

α２晶带轴下的衍射斑点与基体 α２ 相完全重合ꎬ 只有在

<１１００>α２方向下才可根据 Ｏ 相的{１３１}斑点来判断其存

在ꎬ 如图 ５ａ 所示[４７] ꎮ Ｇａｂｒｉｓｃｈ 等认为 Ｏ 相在形成初期没

有长程扩散ꎬ 是通过原子短程位移实现的ꎬ 而 Ｒｅｎ 等同

样利用球差电镜却发现了长程成分波动(图 ５ｂ)ꎬ 并认为

Ｏ 相实际上具有 Ｏ１ 结构(Ｔｉ 和 Ｎｂ 原子随机占据 ８ｇ 和 ４ｃ２

图 ４　 Ｔｉ￣(４０￣４４)Ａｌ￣８􀆰 ５Ｎｂ 系列合金中观察到的 Ｂ１９ 相ꎬ 与 γ 相形成片层结构 (ａ) [３８] ꎻ α２片层组织中广泛存在正交 Ｏ 相ꎬ α２ / γ 片层组

织实际上为(α２＋Ｏ) / γ 组织 (ｂ) [４３]

Ｆｉｇ􀆰 ４　 Ｔｈｅ ｅｘｉｓｔｅｎｃｅ ｏｆ Ｂ１９ ｐｈａｓｅ ｏｂｓｅｒｖｅｄ ｉｎ Ｔｉ￣(４０￣４４)Ａｌ￣８􀆰 ５Ｎｂ ａｌｌｏｙｓꎬ ｆｏｒｍｉｎｇ ｌａｍｅｌｌａｒ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅｓ ｗｉｔｈ γ ｐｈａｓｅ (ａ) [３８]ꎻ ｔｈｅ ｅｘｉｓｔｅｎｃｅ ｏｆ ｏｒｔｈｏｒｈｏｍ￣
ｂｉｃ Ｏ ｐｈａｓｅ ｉｎ ｔｈｅ α２ ｌａｔｈｓꎬ ｔｈｅ ｏｒｉｇｉｎａｌ α２ / γ ｌａｍｅｌｌａｒ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｈａｓ ｃｈａｎｇｅｄ ｔｏ (α２＋Ｏ) / γ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ (ｂ)[４３]

图 ５　 Ｔｉ￣４２Ａｌ￣８􀆰 ５Ｎｂ 合金 ５５０ ℃保温后 α２相中析出大量 Ｏ 相ꎬ 在[１０１０]α２晶带轴下可以观察到 Ｏ 相衍射斑点ꎬ 在[０００１]α２晶带轴下

可以看出 Ｏ 相呈薄片状且存在多种取向的变体 (ａ) [４７] ꎻ ＨＡＡＤＦ￣ＳＴＥＭ 观察表明 Ｏ 相的析出伴随明显的成分变化ꎬ Ｏ 相自 α２相

析出时存在 ６ 种变体 (ｂ) [４９] ꎻ Ｒｅｎ 等将 Ｏ 相与 α２相的位向关系修正为[１１０]Ｏ / / [２１１０]α２ꎻ (００１)Ｏ / / (０００１)α２(ｃ) [４８]

Ｆｉｇ􀆰 ５　 Ｏ ｐｈａｓｅ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｉｏｎ ｉｎｓｉｄｅ ｔｈｅ α２ ｐｈａｓｅ ｉｎ Ｔｉ￣４２Ａｌ￣８􀆰 ５Ｎｂ ａｌｌｏｙ ａｆｔｅｒ ａｎｎｅａｌｉｎｇ ａｔ ５５０ ℃ꎬ ｔｈｅ ｄｉｆｆｒａｃｔｉｏｎ ｓｐｏｔｓ ｏｆ Ｏ ｐｈａｓｅ ｃａｎ ｂｅ ｓｅｅｎ ｉｎ

[１０１０]α２ ｄｉｒｅｃｔｉｏｎ ｗｈｉｌｅ ｍｕｌｔｉｐｌｅ ｖａｒｉａｎｔｓ ａｒｅ ｓｅｅｎ ｉｎ[０００１]α２ ｄｉｒｅｃｔｉｏｎ (ａ) [４７] ꎻ ｓｉｘ ｖａｒｉａｎｔｓ ｏｆ Ｏ ｐｈａｓｅ ｆｏｒｍ ｆｒｏｍ ｔｈｅ α２ ｐｈａｓｅꎬ ａｃｃｏｍ￣

ｐａｎｉｅｄ ｂｙ ｃｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎ ｒｅｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎ ｏｂｓｅｒｖｅｄ ｂｙ ＨＡＡＤＦ￣ＳＴＥＭ ( ｂ) [４９] ꎻ ｎｅｗ ｏｒｉｅｎｔａｔｉｏｎ ｒｅｌａｔｉｏｎｓｈｉｐ ｂｅｔｗｅｅｎ ｔｈｅ Ｏ ａｎｄ α２ ｐｈａｓｅ

[１１０]Ｏ / / [２１１０]α２ꎻ (００１)Ｏ / / (０００１)α２ ｐｒｏｐｏｓｅｄ ｂｙ Ｒｅｎ ｅｔ ａｌ (ｃ) [４８]

８３６
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位置) [４８ꎬ ４９] ꎮ 他们将 Ｏ 相与 α２相的位向关系做出了修正

(图 ５ｃ)ꎬ 并指出 Ｏ 相的析出存在 ６ 种变体ꎮ Ｒｅｎ 等最近

的报道指出ꎬ Ｏ 相的析出是由以 Ｎｂ 元素扩散为主导的

α２相内部的相分离机制导致的ꎬ 其析出可以使硬度明显

提升ꎬ 电镜表征结果与早期的分子动力学模拟结果十分

吻合[４９] ꎮ 综合目前的结果ꎬ Ｏ 相的稳定存在温度在 ５５０~
６５０ ℃之间ꎬ 且短时间保温难以使其长大ꎬ 而 ７００ ℃ 以

上较短时间保温即可完全消除 Ｏ 相ꎬ 因而可以认为 Ｏ 相

不会存在于β￣γ￣ＴｉＡｌ 合金的期望服役温度区间内ꎮ Ｏ 相

的析出应该是 β￣γ￣ＴｉＡｌ 合金中 Ａｌ 含量降低和 Ｎｂ 含量升

高共同作用的结果ꎬ 但是合金成分的影响规律目前还缺

少系统研究ꎮ 值得注意的是ꎬ 在部分高铌 ＴｉＡｌ 合金高温

压缩变形的样品中也观察到了 Ｏ 相形貌ꎬ 表明高温变形

过程中 α２相内部存在形变诱导相变[５０] ꎮ
2􀆰 3　 应力对 ωo相及正交相相变的影响

相对于热暴露研究ꎬ ωｏ相和正交相在应力作用下的

中温析出行为目前研究较少ꎬ 因此它们对 ＴｉＡｌ 合金服役

性能的影响尚未有定论ꎮ Ｓｔａｒｋ 等[８] 和 Ｂｙｓｔｒｚａｎｏｗｓｋｉ 等[５１]

的研究表明ꎬ 应力会促进高铌 ＴｉＡｌ 合金 ωｏ相析出ꎬ 因为

在实验样品的变形部位处发现了大量 ωｏ相的析出ꎬ 而在

只经历热暴露的夹持端则未发现这种现象ꎬ 如图 ６ａ 和 ６ｂ
所示ꎮ 他们同时观察到了 α２相体积分数的下降ꎬ 因此认

为 ωｏ 相 是 由 α２ 相 转 变 而 来ꎮ 徐 向 俊[５２] 也 在 蠕 变

Ｔｉ￣４５Ａｌ￣８􀆰 ５Ｎｂ￣(ＷꎬＢꎬＹ)合金的变形区域中观察到 ωｏ相

大量析出ꎬ 并认为 ωｏ相的析出是由于服役温度区间存在有

序 ω 相区和蠕变过程中再结晶导致的ꎬ 这与 Ｈｕａｎｇ 等的结

论一致ꎮ 相反ꎬ Ｓｃｈｌｏｆｆｅｒ 等[７] 在 Ｔｉ￣４３􀆰 ５Ａｌ￣４Ｎｂ￣１Ｍｏ￣０􀆰 １Ｂ
合金 ７００~ ８００ ℃ / １５０ ＭＰａ 蠕变过程中发现样品变形区

ωｏ相的体积分数较未变形区没有明显变化ꎬ 据此他们认

为应力对 ωｏ相的析出没有明显影响ꎮ 最近的研究明确

了应力的存在可以促进 ωｏ相的析出ꎬ Ｈｕ 等的实验结果

表明当样品在热暴露之前经历室温变形而存在较高内应

力时ꎬ ωｏ 相的形成速度要明显高于未变形样品[５３] ꎮ
Ｆａｎｇ 等的研究表明ꎬ 即使是循环热处理导致的热应力

也可以加速片层团周围 βｏ相的形成[３１] ꎮ 从 ＨＥＸＲＤ 的结

果来看ꎬ 高温变形组织中的大部分内应力集中在 α２ 相

中ꎬ γ 相和 βｏ相由于具有相对较好的变形能力而织构表

现更强[５４] ꎮ Ｄｉｎｇ 等发现在疲劳变形过程中 ωｏ相将自 α２

相中析出ꎬ 且一直承受拉应力[５５] ꎬ 而 α２相和 γ 相的应

力状态则随着疲劳阶段的不同而变化ꎮ 目前的报道均集

中在对蠕变或热暴露结束样品的组织观察上ꎬ 对于显微

组织具体的演化过程尚缺乏原位研究ꎮ 原位 ＨＥＸＲＤ 虽

然可以将各相在变形中的应力状态及各向异性分别讨

论[５６] ꎬ 但仍很难将其与局部组织相联系ꎮ 因此ꎬ 如何将

图 ６　 Ｔｉ￣４６Ａｌ￣９Ｎｂ 蠕变样品受力端出现了大量 ωｏ相析出( ａ)ꎬ

而未受力的仅热暴露的夹持端析出 ωｏ相的体积分数要明

显小于受力段(ｂ) [５１] ꎻ “γ￣Ｍｄ”合金 ７００ ℃ / ３００ ＭＰａ 蠕变

７９０ ｈ 后 Ｂ１９ 板条与 γ 板条界面成为诱发孪晶形核位置(ｃ)ꎬ

部分 Ｂ１９ 板条内部发生了 Ｂ１９→γ 相转变(ｄ) [４０]

Ｆｉｇ􀆰 ６　 Ｌａｒｇｅ ｖｏｌｕｍｅ ｆｒａｃｔｉｏｎ ｏｆ ωｏ ｐｈａｓｅ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅｓ ａｔ ｔｈｅ ｇａｕｇｅ ｓｅｃ￣

ｔｉｏｎ ｏｆ ｃｒｅｅｐ ｓａｍｐｌｅ ｉｎ Ｔｉ￣４６Ａｌ￣９Ｎｂ ａｌｌｏｙ (ａ)ꎬ ｗｈｅｒｅａｓ ｉｎ ｔｈｅ

ｈｏｌｄｅｒ ｓｅｃｔｉｏｎ ｔｈｅ ｖｏｌｕｍｅ ｆｒａｃｔｉｏｎ ｏｆ ωｏ ｐｈａｓｅ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｉｏｎ ｉｓ

ｌｏｗｅｒ (ｂ) [５１] ꎻ ｔｈｅ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ｂｅｔｗｅｅｎ Ｂ１９ ａｎｄ γ ｐｈａｓｅ ｆａｃｉｌｉ￣

ｔａｔｅ ｔｈｅ ｔｗｉｎｎｉｎｇ ｎｕｃｌｅａｔｉｏｎ ｉｎ ｔｈｅ ｃｒｅｅｐ ｓａｍｐｌｅ ｏｆ γ￣Ｍｄ ａｌｌｏｙ

ａｆｔｅｒ ｃｒｅｅｐ ａｔ ７００ ℃ / ３００ ＭＰａ ｆｏｒ ７９０ ｈ ( ｃ)ꎬ ｔｈｅ Ｂ１９→γ

ｔｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ ａｐｐｅａｒｓ (ｄ) [４０]

局部内应力与微观组织状态及相变直接联系起来是表征

的难点ꎮ
相对于 ωｏ相研究ꎬ 应力作用下 ＴｉＡｌ 合金中的正交相

演变则报道较少ꎮ 这主要是由于正交相的存在温度区间

往往低于研究者所设定的实验温度ꎮ Ａｐｐｅｌ 等[４０] 在对高

铌 ＴｉＡｌ 合金的 ７００ ℃蠕变样品观察后发现ꎬ Ｂ１９ 相不仅

大量存在而且有利于孪晶形核ꎬ 同时在蠕变和５５０ ℃低

周疲劳实验中发现了应力诱导 Ｂ１９→γ 相转变ꎬ 如图 ６ｃ
和 ６ｄ 所示ꎮ 他们认为半共格或共格界面导致的晶格应力

是合金内应力的来源之一ꎮ 与之类似ꎬ Ｂｅｎｄｅｒｓｋｙ 等在早

期对 Ｏ 相变体形貌的描述中就提出 Ｏ 相变体之间将形成

一种类似多重孪晶的界面形貌来降低弹性应变能[５７] ꎮ 最

近ꎬ 作者课题组报道了 α２相在短时高应力加载条件下的

形变孪生现象[５０] ꎮ 通常认为不会发生孪生变形的 α２相由

于固溶了较高含量 Ｎｂ 元素和大应力集中从而出现了孪生

形貌ꎮ 同时在 α２ 相内部残余了一定量的 Ｏ 相ꎬ 因此具体

是 α２相还是 Ｏ 相发生了孪生还有待进一步的证明ꎮ 由于

Ｎｂ 元素的扩散ꎬ 孪晶界、 孪晶与片层交截处又可成为 ωｏ

相的非均匀形核点ꎬ 这就形成了孪生诱导相变从而又加

速 α２相分解的过程ꎮ 需要指出的是ꎬ 虽然报道指出 Ｏ 相

的稳定存在温度区间较低[４６－４９] ꎬ 然而不排除(高应力条

９３６
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件下)其与 α２ 相孪生的激发温度重叠ꎬ 从而同时引发 Ｏ
相再结晶形成多重孪生ꎮ Ｋａｚａｎｔｓｅｖａ 等指出ꎬ 如果 Ｏ 相

自 α２中形成ꎬ 则不会存在{２２１}孪生ꎻ 而自 βｏ相内析出

时ꎬ 其孪生则应该来自 Ｂ１９ 相结构的伪孪生[５８] ꎮ 由此可

见ꎬ α２相在应力加载条件下的分解是一个集位错、 孪晶

等变形机制和扩散相变及原子短程迁移机制的复杂过程ꎮ
由于 α２相与 Ｏ 相在结构上的相似性ꎬ 在 Ｏ 相存在的条件

下很难将变形归结为某一相的行为ꎬ 需要结合分子动力

学模拟和高分辨电镜表征才可将相关的过程解释清楚ꎮ
根据变形温度的不同ꎬ 可能发生 α２孪晶、 α２→ωｏ、 α２→
Ｏ 相变等一种或多种共存的状况ꎮ 这说明 β￣γ￣ＴｉＡｌ 合金

片层组织的中低温变形微观机理实际上非常复杂ꎬ 正如

前文所述ꎬ 这主要是由于 α２相远离其名义成分而处于亚

稳态从而极易相变分解导致的ꎮ

3　 结语与展望

近年来ꎬ β￣γ￣ＴｉＡｌ 合金的发展有望能够进一步提高

ＴｉＡｌ 合金的使用温度ꎮ 多种合金元素的添加导致 βｏ相不

能通过热处理消除ꎬ 在长期服役过程中其内部将析出

ωｏ相ꎮ 除此之外ꎬ 片层组织中的 α２ 相由于处于过饱和

态将发生分解ꎬ 在 ５５０ ~ ６５０ ℃范围内 α２相将向正交 Ｏ
相转变ꎬ 在 ７００~ ８５０ ℃则会析出 ωｏ相ꎮ 在应力作用下

上述相变的进行速度将会加快ꎮ α２相的分解转变可以认

为是 ＴｉＡｌ 合金在应力和热暴露共同作用下影响显微组

织稳定性的最重要的因素ꎬ 且必定发生ꎮ 因此ꎬ β￣γ￣
ＴｉＡｌ 合金的显微组织稳定性问题需要引起研究者的重

视ꎮ 对于有序 ω 相演变ꎬ 尽管其相变机制与无序 ω 相

不尽相同ꎬ 但仍可以用研究无序 ω 相相变的思路来研究

有序结构演变ꎬ 如等温和非热 ω 相与 ω″相和 ωｏ相的异

同ꎻ 不同有序 ω 相之间的相互转变过程中的原子短程扩

散机制ꎻ 升温过程中的有序 ω 相结构演变及相变动力学

等ꎮ 此外ꎬ 可以利用高铌 ＴｉＡｌ 合金能够析出较大尺寸

ωｏ相晶粒的特点来探究 ωｏ相的力学性能ꎬ 甚至探索制

备单相 ωｏ相的方法ꎬ 以上均是需要继续深化基础研究

的方向ꎮ 对于 Ｏ 相演变ꎬ 虽然其处于较低温度ꎬ 但其出

现往往完全取代 α２板条ꎬ 因此仍需要进行合金元素影

响规律、 形变诱导相变及力学性能相关性等方向的研

究ꎮ 同时ꎬ 先进的组织表征手段如原位同步辐射高能 Ｘ
射线衍射和球差高分辨透射电镜等将非常有助于直观解

释相变机理ꎮ 与之相关的第一原理计算及分子动力学模

拟等工作也有待深入开展ꎮ 正如 Ｋｉｍ 博士指出ꎬ ＴｉＡｌ 合
金目前已经步入特定构件性能需求￣特定成分合金￣特定

加工工艺的研发阶段ꎮ 只有在充分掌握上述相变规律的

基础上ꎬ 才能对合金成分优化及力学性能提升等工作有

更深入的理解ꎬ 继而提升合金研发效率ꎬ 加快 β￣γ￣ＴｉＡｌ
合金走向新的应用的步伐ꎮ
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Ｍａｔｅｒｉａｌｓ[Ｊ]ꎬ ２００８ꎬ １０(１０): ９２９－９３４.

[９]　 ＹＥ Ｔꎬ ＳＯＮＧ Ｌꎬ ＧＡＯ Ｓ Ｂꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍｐｏｕｎｄｓ

[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ ７０１: ８８２－８９１.

[１０] ＷＡＮＧ Ｘ Ｙꎬ ＹＡＮＧ Ｊ Ｒꎬ ＳＯＮＧ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ

[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ ５３(７): ５２８７－５２９５.

[１１] ＳＴＡＲＫ Ａꎬ ＯＥＨＲＩＮＧ Ｍꎬ ＰＹＣＺＡＫ Ｆꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｄｖａｎｃｅｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ

Ｍａｔｅｒｉａｌｓ[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ １３(８): ７００－７０４.

[１２] 张树志ꎬ 张长江ꎬ 侯赵平ꎬ 等. 稀有金属材料与工程[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ ４５

(７): １９０３－１９０９.

ＺＨＡＮＧ Ｓ Ｚꎬ ＺＨＡＮＧ Ｃ Ｊꎬ ＨＯＵ Ｚ Ｐꎬ ｅｔ ａｌ. Ｒａｒｅ Ｍｅｔａｌ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ａｎｄ

Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ ４５(７): １９０３－１９０９.

[１３] 徐向俊ꎬ 宋霖ꎬ 梁永锋ꎬ 等. 材料热处理学报[Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ ３６(８):

７９－８３.

ＸＵ Ｘ Ｊꎬ ＳＯＮＧ Ｌꎬ ＬＩＡＮＧ Ｙ Ｆꎬ ｅｔ ａｌ. Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ａｎｄ

Ｈｅａｔ Ｔｒｅａｔｍｅｎｔ[Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ ３６(８): ７９－８３.

[１４] ＳＯＮＧ Ｌꎬ ＸＵ Ｘ Ｊꎬ ＹＯＵ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｉｎｔｅｒｍｅｔａｌｌｉｃｓ[Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ ６５: ２２－２８.

[１５] ＫＬＥＩＮ Ｔꎬ ＲＡＳＨＫＯＶＡ Ｂꎬ ＨＯＬＥＣ Ｄꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[ Ｊ]ꎬ

２０１６ꎬ １１０: ２３６－２４５.

[１６] ＳＩＫＫＡ Ｓ Ｋꎬ ＶＯＨＲＡ Ｙ Ｋꎬ ＣＨＩＤＡＭＢＡＲＡＭ Ｒ. Ｐｒｏｇｒｅｓｓ ｉｎ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ

Ｓｃｉｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ １９８２ꎬ ２７(３/ ４): ２４５－３１０.

[１７] ＫＬＥＩＮ Ｔꎬ ＳＣＨＡＣＨＥＲＭＡＹＥＲ Ｍꎬ ＨＯＬＥＣ Ｄꎬ ｅｔ ａｌ. Ｉｎｔｅｒｍｅｔａｌｌｉｃｓ

[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ ８５: ２６－３３.

[１８] ＨＵ Ｑ Ｍꎬ ＶＩＴＯＳ Ｌꎬ ＹＡＮＧ Ｒ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｂ[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ９０

(５): ０５４１０９.

[１９] ＪＩＡＮＧ Ｈꎬ ＨＵ Ｄꎬ ＷＵ Ｘ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍｐｏｕｎｄｓ[Ｊ]ꎬ ２００９ꎬ

４７５(１/ ２): １３４－１３８.

[２０] ＨＵＡＮＧ Ｚ Ｗꎬ ＶＯＩＣＥ Ｗ Ｅꎬ ＢＯＷＥＮ Ｐ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉ￣

ｎｅｅｒｉｎｇ: Ａ[Ｊ]ꎬ ２００２ꎬ ３２９－３３１: ４３５－４４５.

０４６
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[２１] ＳＯＮＧ Ｌꎬ ＸＵ Ｘ Ｊꎬ ＹＯＵ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍｐｏｕｎｄｓ

[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ６１６: ４８３－４９１.

[２２] ＳＯＮＧ Ｌꎬ ＬＩＮ Ｊ Ｐꎬ ＬＩ Ｊ Ｓ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ＆ Ｄｅｓｉｇｎ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ １１３: ４７－５３.

[２３] ＬＩ Ｘ Ｂꎬ ＴＡＮＧ Ｈ Ｊꎬ ＸＩＮＧ Ｗ Ｗꎬ ｅｔ ａｌ. Ｐｒｅｓｅｎｔａｔｉｏｎ ｏｎ ｔｈｅ １４ｔｈ Ｗｏｒｌｄ

Ｃｏｎｆｅｒｅｎｃｅ ｏｎ Ｔｉｔａｎｉｕｍ[Ｒ]. Ｎａｎｔｅｓꎬ Ｆｒａｎｃｅ: [ｓ􀆰 ｎ.]ꎬ ２０１９.

[２４] 韩涛ꎬ 黄泽文. 材料科学与工艺[Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ２１(２): ９０－９５.

ＨＡＮ Ｔꎬ ＨＵＡＮＧ Ｚ Ｗ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ＆ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ[Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ２１

(２): ９０－９５.

[２５] ＷＥＮ Ｄ Ｓꎬ ＺＯＮＧ Ｙ Ｙꎬ ＸＵ Ｗ Ｃꎬ ｅｔ ａｌ. Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｈｙ￣

ｄｒｏｇｅｎ Ｅｎｅｒｇｙ[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ３９(３０): １７４０４－１７４１５.

[２６] ＨＵＡＮＧ Ｚ Ｗꎬ ＬＩＮ Ｊ Ｐꎬ ＳＵＮ Ｈ Ｌ. Ｉｎｔｅｒｍｅｔａｌｌｉｃｓ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ ８５: ５９－

６８.

[２７] ＨＵＡＮＧ Ｚ Ｗꎬ ＬＩＮ Ｊ Ｐꎬ ＺＨＡＯ Ｚ Ｘꎬ ｅｔ ａｌ. Ｉｎｔｅｒｍｅｔａｌｌｉｃｓ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ

８５: １－１４.

[２８] ＸＵ Ｙꎬ ＬＩＡＮＧ Ｙ Ｆꎬ ＳＯＮＧ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｐｒｅｓｅｎｔａｔｉｏｎ ｏｎ Ｇａｍｍａｌｌｏｙｓ

Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ ２０１９[Ｒ]. Ｄｕｎｈｕａｎｇꎬ Ｃｈｉｎａ: [ｓ􀆰 ｎ.]ꎬ ２０１９.

[２９] ＳＯＮＧ Ｌꎬ ＸＵ Ｘ Ｊꎬ ＹＯＵ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ ９１: ３３０－

３３９.

[３０] ＹＥ Ｔꎬ ＳＯＮＧ Ｌꎬ ＬＩＡＮＧ Ｙ Ｆꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｃｈａｒａｃｔｅｒｉｚａｔｉｏｎ[Ｊ]ꎬ

２０１８ꎬ １３６: ４１－５１.

[３１] ＦＡＮＧ Ｌꎬ ＬＩＮ Ｊ Ｐꎬ ＤＩＮＧ Ｘ Ｆ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｃｈｅｍｉｓｔｒｙ ａｎｄ Ｐｈｙｓｉｃｓ[Ｊ]ꎬ

２０１５ꎬ １６７: １１２－１１８.

[３２] ＬＡＰＩＮ Ｊꎬ ＰＥＬＡＣＨＯＶÁ Ｔꎬ ＤＯＭÁＮＫＯＶÁ Ｍ. Ｉｎｔｅｒｍｅｔａｌｌｉｃｓ [ Ｊ]ꎬ

２０１８ꎬ ９５: ２４－３２.

[３３] ＬＡＰＩＮ Ｊꎬ ＰＥＬＡＣＨＯＶÁ Ｔꎬ ＷＩＴＵＳＩＥＷＩＣＺ Ｖ Ｔꎬ ｅｔ ａｌ. Ｉｎｔｅｒｍｅｔａｌｌｉｃｓ

[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ １９: １２１－１２４.

[３４] ＡＰＰＥＬ Ｆꎬ ＰＡＵＬ Ｊ Ｄ Ｈꎬ ＯＥＨＲＩＮＧ Ｍ. Ｇａｍｍａ Ｔｉｔａｎｉｕｍ Ａｌｕｍｉｎｉｄｅ

Ａｌｌｏｙｓ: Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ[Ｍ]. Ｇｅｒｍａｎｙ: Ｗｉｌｅｙ￣ＶＣＨꎬ ２０１１.

[３５] ＷＩＴＵＳＩＥＷＩＣＺ Ｖ Ｔꎬ ＢＯＮＤＡＲ Ａ Ａꎬ ＨＥＣＨＴ Ｕꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ

Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍｐｏｕｎｄｓ[Ｊ]ꎬ ２００９ꎬ ４７２: １３３－１６１.

[３６] ＣＡＯ Ｓꎬ ＸＩＡＯ Ｓꎬ ＣＨＥＮ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ＆ Ｄｅｓｉｇｎ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ １２１:

６１－６８.

[３７] ＡＢＥ Ｅꎬ ＫＵＭＡＧＡＩ Ｔꎬ ＮＡＫＡＭＵＲＡ Ｍ. Ｉｎｔｅｒｍｅｔａｌｌｉｃｓ[Ｊ]ꎬ １９９６ꎬ ４:

３２７－３３３.

[３８] ＡＰＰＥＬ Ｆꎬ ＯＥＨＲＩＮＧ Ｍꎬ ＰＡＵＬ Ｊ Ｄ Ｈ. Ａｄｖａｎｃｅｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ Ｍａｔｅｒｉ￣

ａｌｓ[Ｊ]ꎬ ２００６ꎬ ８(５): ３７１－３７６.

[３９] ＡＰＰＥＬ Ｆꎬ ＯＥＨＲＩＮＧ Ｍꎬ ＰＡＵＬ Ｊ Ｄ Ｈ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉ￣

ｎｅｅｒｉｎｇ: Ａ[Ｊ]ꎬ ２００８ꎬ ４９３: ２３２－２３６.

[４０] ＡＰＰＥＬ Ｆꎬ ＰＡＵＬ Ｊ Ｄ Ｈꎬ ＯＥＨＲＩＮＧ Ｍ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉ￣

ｎｅｅｒｉｎｇ: Ａ[Ｊ]ꎬ ２００９ꎬ ５１０/ ５１１: ３４２－３４９.

[４１] ＳＯＮＧ Ｌꎬ ＸＵ Ｘ Ｊꎬ ＹＯＵ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍｐｏｕｎｄｓ

[Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ ６８: ３０５－３１０.

[４２] ＳＣＨＭＯＥＬＺＥＲ Ｔꎬ ＳＴＡＲＫ Ａꎬ ＳＣＨＷＡＩＧＨＯＦＥＲ Ｅꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｄｖａｎｃｅｄ

Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ[Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ １４(７): ４４５－４４８.

[４３] ＺＨＡＮＧ Ｓ Ｚꎬ ＫＯＮＧ Ｆ Ｔꎬ ＣＨＥＮ Ｙ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ｉｎｔｅｒｍｅｔａｌｌｉｃｓ[Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ

３１: ２０８－２１６.

[４４] ＭＵＳＩ Ｍꎬ ＥＲＤＥＬＹ Ｐꎬ ＲＡＳＨＫＯＶＡ Ｂꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｃｈａｒａｃｔｅｒｉ￣

ｚａｔｉｏｎ[Ｊ]ꎬ ２０１９ꎬ １４７: ３９８－４０５.

[４５] ＢＥＮＤＥＲＳＫＹ Ｌ Ａꎬ ＲＯＹＴＢＵＲＤ Ａꎬ ＢＯＥＴＴＩＮＧＥＲ Ｗ Ｊ. Ａｃｔａ Ｍｅｔａｌ￣

ｌｕｒｇｉｃａ ｅｔ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ １９９４ꎬ ４２(７): ２３２３－２３３５.

[４６] ＲＡＣＫＥＬ Ｍ Ｗꎬ ＳＴＡＲＫ Ａꎬ ＧＡＢＲＩＳＣＨ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ

２０１６ꎬ １２１: ３４３－３５１.

[４７] ＧＡＢＲＩＳＣＨ Ｈꎬ ＬＯＲＥＮＺ Ｕꎬ ＰＹＣＺＡＫ Ｆꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ

２０１７ꎬ １３５: ３０４－３１３.

[４８] ＲＥＮ Ｇ Ｄꎬ ＳＵＮ Ｊ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ １４４: ５１６－５２３.

[４９] ＲＥＮ Ｇ Ｄꎬ ＤＡＩ Ｃ Ｒꎬ ＭＥＩ Ｗꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１９ꎬ １６５:

２１５－２２７.

[５０] ＳＯＮＧ Ｌꎬ ＷＡＮＧ Ｌꎬ ＯＥＨＲＩＮＧ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｉｎｔｅｒｍｅｔａｌｌｉｃｓ[Ｊ]ꎬ ２０１９ꎬ

１０９: ９１－９６.

[５１] ＢＹＳＴＲＺＡＮＯＷＳＫＩ Ｓꎬ ＢＡＲＴＥＬＳ Ａꎬ ＳＴＡＲＫ Ａꎬ ｅｔ ａｌ. Ｉｎｔｅｒｍｅｔａｌｌｉｃｓ

[Ｊ]ꎬ ２０１０ꎬ １８: １０４６－１０５５.

[５２] 徐向俊. 大尺寸高铌钛铝合金的工艺、 组织和性能研究[Ｄ]. 北京:

北京科技大学ꎬ ２００７.

ＸＵ Ｘ Ｊ. Ｓｔｕｄｙ ｏｎ ｔｈｅ Ｐｒｏｃｅｓｓｉｎｇꎬ Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｓ ａｎｄ Ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ ｏｆ

Ｈｉｇｈ Ｎｂ￣ＴｉＡｌ Ａｌｌｏｙｓ ｏｎ Ｌａｒｇｅ Ｓｃａｌｅ [ Ｄ]. Ｂｅｉｊｉｎｇ: Ｕｎｉｖｅｒｓｉｔｙ ｏｆ

Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ Ｂｅｉｊｉｎｇꎬ ２００７.

[５３] ＨＵ Ｘ Ｇꎬ ＬＩ Ｊ Ｓꎬ ＳＯＮＧ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ＆ Ｄｅｓｉｇｎ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ １４８:

１３５－１４４.

[５４] ＳＯＮＧ Ｌꎬ ＡＰＰＥＬ Ｆꎬ ＷＡＮＧ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｐｒｅｓｅｎｔａｔｉｏｎ ｏｎ Ｇａｍｍａｌｌｏｙｓ

Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ ２０１９[Ｒ]. Ｄｕｎｈｕａｎｇꎬ Ｃｈｉｎａ: [ｓ􀆰 ｎ.]ꎬ ２０１９.

[５５] ＤＩＮＧ Ｊꎬ ＺＨＡＮＧ Ｍ Ｈꎬ ＹＥ Ｔꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ １４５:

５０４－５１５.

[５６] ＥＲＤＥＬＹ Ｐꎬ ＳＴＡＲＯＮ Ｐꎬ ＳＴＡＲＫ Ａꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０１９ꎬ

１６４: １１０－１２１.

[５７] ＢＥＮＤＥＲＳＫＹ Ｌ Ａꎬ ＢＯＥＴＴＩＮＧＥＲ Ｗ Ｊ. Ａｃｔａ Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａ ｅｔ

Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ １９９４ꎬ ４２(７): ２３３７－２３５２.

[５８] ＫＡＺＡＮＴＳＥＶＡ Ｎ Ｖꎬ ＤＥＭＡＫＯＶ Ｓ Ｌꎬ ＰＯＰＯＶ Ａ Ａ. Ｔｈｅ Ｐｈｙｓｉｃｓ ｏｆ

Ｍｅｔａｌｓ ａｎｄ Ｍｅｔａｌｌｏｇｒａｐｈｙ[Ｊ]ꎬ ２００７ꎬ １０３(４): ３７８－３８７.

(编辑　 吴　 锐)
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