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摘　 要: ＴｉＡｌ 合金具有低密度、 高比强度、 优异的抗氧化性能以及抗蠕变性能ꎬ 但较低的室温塑性限制了其应用ꎮ 细小的片层

组织有助于改善 ＴｉＡｌ 合金的力学性能ꎮ 快速冷却法细化 ＴｉＡｌ 合金组织具有工艺简单且操作方便等特点而备受关注ꎮ 主要介绍了

从 ３ 个相区: 液相区、 β 相区和 α 相区进行快速冷却ꎬ 并结合后续热处理实现组织细化ꎬ 分析了不同温度区间和冷速对淬火组织

的影响ꎮ 主要从相变过程、 细化原理、 组织控制以及组织对性能的影响等方面展开ꎬ 阐述了快速冷却法细化 ＴｉＡｌ 合金的研究进

展ꎬ 并对其存在的问题以及发展前景进行了讨论ꎮ
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1　 前　 言

ＴｉＡｌ 合金由于具有密度小、 强度高、 高温力学性能

和抗氧化性优异等特点ꎬ 成为近年来材料研发领域的热

点ꎬ 在汽车、 航空航天等领域具有广阔的应用前景[１－３] ꎮ
但是 ＴｉＡｌ 合金的室温塑性较差ꎬ 断裂韧性较低ꎬ 是目前

限制其广泛应用的主要因素[４ꎬ ５] ꎮ 为了改善 ＴｉＡｌ 合金的

塑性和断裂韧性ꎬ 研究人员进行了大量的探索ꎬ 主要通

过组织调控来提高其综合力学性能[６－８] ꎮ
在 ＴｉＡｌ 合金 ４ 种典型的微观组织中ꎬ 全片层组织相

较于其它组织ꎬ 具有更高的高温强度和断裂韧性ꎬ 是

ＴｉＡｌ 合金应用的理想组织ꎮ 然而全片层组织的处理温度

高ꎬ 晶粒容易异常长大ꎬ 导致其塑性显著降低ꎮ 细小均

匀的全片层组织具有良好的综合力学性能ꎬ 是目前研究

的方向和热点[９] ꎮ ＴｉＡｌ 合金相变过程复杂ꎬ 可以通过增

大液￣固、 固￣固相变速度来细化组织ꎮ 其中ꎬ 快速凝固

可通过从液相区(Ｌ)快速冷却从而获得超细晶粒ꎬ 快速

凝固后一般获得亚稳相ꎬ 可通过后续热处理来进一步调

控组织ꎮ 固态热处理细化晶粒的工艺相对比较简单ꎬ 因
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此也备受关注ꎮ 对于 ＴｉＡｌ 合金ꎬ 可通过在 β 单相区或 α
单相区快速冷却后进行回火处理得到细小的片层组织ꎬ
冷却速度越大ꎬ 组织细化越明显[１０] ꎮ 本文对快速冷却法

细化组织的研究进行了综述ꎬ 为 ＴｉＡｌ 合金组织调控提供

参考ꎮ

2　 液相区快速凝固细化组织

2􀆰 1　 快速凝固过程与原理

快速凝固技术是指使金属熔体急冷瞬间凝固的技术ꎮ
它的冷却速率相当大(≥１０４ ~１０６ Ｋ / ｓ)ꎬ 因此合金的非均

匀形核被抑制ꎬ 而大的过冷度和高的液固界面推移速度

有利于高的形核率及低的晶粒长大速度ꎬ 因此组织明显

细化ꎮ
2􀆰 2　 快速凝固细化 TiAl 合金组织的方法

根据快速凝固的原理ꎬ 在很多研究中实现了 ＴｉＡｌ 合
金的组织细化ꎮ 其中ꎬ Ｈａｎａｍｕｒａ 等用单辊甩带(坩埚为

Ａｌ２Ｏ３)的方法制备出 ３０ ｍｍ 宽、 ６０~ １００ μｍ 厚的 Ｔｉ５０Ａｌ
合金薄带ꎬ 其组织为细小的 γ 晶粒(１~３ μｍ)ꎬ 并且通过

透射电镜分析发现ꎬ 晶粒内有极细小的 α２相(１００~３００ ｎｍ)

析出[１１] ꎮ Ｖｕｊｉｃ 等通过锤砧法制备的 Ｔｉ４８Ａｌ 薄片厚度在

２５ μｍ 时ꎬ γ 晶粒尺寸可细化至 １ μｍꎬ 当薄片厚度为

５０ μｍ 时 γ 晶粒尺寸变大ꎬ 晶粒尺寸与薄片的厚度ꎬ 即

冷却速度有关[１２] ꎮ Ｓｃｈｉｍａｎｓｋｙ 等用喷射成形法制备出晶

粒尺寸在 ８~１５ μｍ 的细小近 γ 组织ꎬ 也获得了片层团尺

寸在１００ μｍ 以内的近片层组织和双态组织ꎬ 并且晶粒和

片层团大小随着沉积物的厚度即冷速变化而变化[１３] ꎮ 图

１ 展示了不同成分合金喷射成形后不同位置的组织ꎬ 可

以看到晶粒和片层团尺寸都相对细小ꎮ 由于喷射成形法

得到的组织的孔隙率过高ꎬ 会进一步影响合金性能ꎬ 所

以 Ｇｅｒｌｉｎｇ 等对喷射成形的样品进行后续锻造或热等静压

(ｈｏｔ ｉｓｏｓｔａｔｉｃ ｐｒｅｓｓｉｎｇꎬ ＨＩＰ)后都提高了材料性能ꎬ 其中

近片层组织的 Ｔｉ４８􀆰 ９Ａｌ 合金经 ＨＩＰ 处理后得到了较高的

延伸率(２􀆰 ７％) [１４] ꎮ 通过激光熔覆法也可得到细小的片

层组织ꎮ Ｚｈａｎｇ 等用激光熔覆方法ꎬ 根据激光 ｚ 轴位置和

基体材料的不同ꎬ 得到了等轴的亚稳 α２ 或块状的 γ 组织ꎬ
而亚稳 α２ 组织可通过后续退火处理(９００ ℃ꎬ １５ ｍｉｎ)得到

细小的全片层组织ꎬ 片层团尺寸为 ５ ~ ２０ μｍꎬ 片层间距

为 ２~１０ ｎｍ[１５] ꎮ

图 １　 喷射成形的 ＴｉＡｌ 合金的微观结构[１３] : (ａ) Ｔｉ４８􀆰 ９Ａｌ 合金样品底部金相照片ꎬ Ｔｉ４７Ａｌ４(ＮｂꎬＭｎꎬＣｒꎬＳｉ)合金样品中间位置

(ｂ)和顶部(ｃ)的 ＳＥＭ 照片ꎬ Ｔｉ４７Ａｌ４(ＮｂꎬＭｎꎬＣｒꎬＳｉ)＋０􀆰 ５Ｂ 合金样品中间位置(ｄ)和顶部(ｅ)的 ＳＥＭ 照片

Ｆｉｇ􀆰 １　 Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｓ ｏｆ ｓｐｒａｙ ｆｏｒｍｅｄ ｔｉｔａｎｉｕｍ ａｌｕｍｉｎｉｄｅｓ[１３] : (ａ) ｍｅｔａｌｌｏｇｒａｐｈ ｏｆ Ｔｉ４８􀆰 ９Ａｌ ａｌｌｏｙ ｓａｍｐｌｅ􀆳ｓ ｂｏｔｔｏｍ ａｒｅａꎬ ＳＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ

ｍｉｄｄｌｅ (ｂ) ａｎｄ ｔｏｐ (ｃ) ａｒｅａｓ ｏｆ Ｔｉ４７Ａｌ４(ＮｂꎬＭｎꎬＣｒꎬＳｉ) ａｌｌｏｙ ｓａｍｐｌｅꎬ ＳＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ ｍｉｄｄｌｅ (ｄ) ａｎｄ ｔｏｐ (ｅ) ａｒｅａｓ ｏｆ Ｔｉ４７Ａｌ４

(ＮｂꎬＭｎꎬＣｒꎬＳｉ)＋０􀆰 ５Ｂ ａｌｌｏｙ ｓａｍｐｌｅ

　 　 另外ꎬ 经由液相快速凝固制得的细小粉末ꎬ 组织可

细化至纳米级别ꎮ 罗江山等通过自悬浮定向流技术得到了

平均粒径在 ４０~９５ ｎｍ 的 ＴｉＡｌ 合金纳米粉ꎬ 当蒸发温度为

２４００ ℃时ꎬ 纳米粉末基本为纯 α２晶粒ꎬ 晶粒尺寸分布在 ３０~
２００ ｎｍꎻ 当蒸发温度为 ２３３０ ℃时ꎬ 纳米粉末包含了 α２相

和 γ 相两相ꎬ 晶粒尺寸分布在 １５ ~ ７０ ｎｍ[１６] ꎮ 在后续退

火或烧结过程中ꎬ 随着温度和时间的增加ꎬ 单相 α２会不

断转化生成 γ 相ꎬ α２相和生成的 γ 相的晶粒尺寸也分别

增大到 ２９􀆰 ３和 ３５􀆰 １ ｎｍꎻ 而复相纳米粉末经退火后逐渐变

成稳态的 γ 相ꎬ γ 晶粒尺寸从 １２􀆰 ２ 增大到 ５２􀆰 １ ｎｍ[１７]ꎮ
Ｚｈａｎｇ 等采用 ＨＩＰ 的方法将快速凝固得到的粉末压成致

密的块状材料ꎬ 其转变组织主要与 ＨＩＰ 温度有关[１８] ꎮ 采

用低温高压的 ＨＩＰ 工艺ꎬ 可以得到完全致密且晶粒细小

的 γ￣ＴｉＡｌ 合金ꎮ

3　 β 相区快速冷却细化组织

3􀆰 1　 β 相分解

通过在 β 相区进行快速冷却来细化组织是近几年的

８２６



　 第 ９ 期 陈　 林等: 快速冷却细化 ＴｉＡｌ 合金组织研究进展

一个研究热点ꎮ 随着冷速的不同ꎬ β 相会转变成不同的

产物ꎮ Ｈｕ 等对 Ｔｉ￣４４Ａｌ￣４Ｎｂ￣４Ｈｆ￣０􀆰 １Ｓｉ 合金在 β 相区进行

顶端淬火实验ꎬ 最终得到不同的 β 分解产物ꎬ 并绘制了

该合金的 ＣＣＴ 曲线ꎬ 如图 ２[１９] ꎮ 由图 ２ 可知ꎬ 随着冷速

的降低ꎬ β 分解产物依次为马氏体、 块状 αＭａｓｓｉｖｅ(随后转

变为 α２ )、 α２ ＋ ＧＢγ、 魏氏体 αＷꎮ Ｃｈｅｎｇ 等也通过从

α＋β 相区以不同速度冷却最终得到了不同的 β 分解产物ꎬ
并绘制了 ＣＣＴ 曲线[２０] ꎮ 近期ꎬ Ｃｈｅｎ 等通过楔形样品淬

火的方式得到了不同的 β 分解产物[２１] ꎬ 随着冷速的降

低ꎬ β 分解产物分别为马氏体 α２、 块状 αＭａｓｓｉｖｅ、 粗化 α２

板条以及少量的 γ 板条ꎬ 淬火后的 β 分解产物对后续热

处理中组织细化有着重要的作用ꎮ 研究结果表明ꎬ 具有

高密度缺陷以及细小尺寸的马氏体组织经过后续热处理

后ꎬ 得到的片层组织最细小ꎮ

图 ２　 Ｔｉ￣４４Ａｌ￣４Ｎｂ￣４Ｈｆ￣０􀆰１Ｓｉ 合金在 １４１０ ℃固溶处理后以不同冷

速冷却的 ＣＣＴ 曲线[１９]

Ｆｉｇ􀆰 ２ 　 Ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ＣＣＴ ｃｕｒｖｅｓ ｏｆ Ｔｉ￣４４Ａｌ￣４Ｎｂ￣４Ｈｆ￣０􀆰１Ｓｉ ａｆｔｅｒ

ｓｏｌｕｔｉｏｎ ｔｒｅａｔｍｅｎｔ ａｔ １４１０ ℃ ａｎｄ ｃｏｏｌｉｎｇ ｗｉｔｈ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ

ｃｏｏｌｉｎｇ ｒａｔｅｓ[１９]

3􀆰 2　 β 相区快速冷却细化组织的过程及原理

研究表明ꎬ β 相区快速冷却细化组织的过程是: 合

金在 β 相区进行保温然后淬火获得细小的马氏体组织ꎬ
再在 α 相区附近回火可以得到细小的片层组织[２１－２３] ꎮ 其

原理是: 在较快的冷速下 β 相通过切变形成细小均匀(宽
度小于 ５ μｍ)的马氏体板条ꎬ 此马氏体一般为 α２相ꎮ 由

于 β 相为高对称性的体心立方结构ꎬ 共有 ３ 个等同的

<００１>方向ꎬ 而 β 相向 α２ 相转变的过程遵从 Ｂｕｒｇｅｒｓ 取向

关系[２２] : {１１０}β / / {０００１}α２ꎬ <１１１>β / / < １１２０>α２ꎮ 这

将导致最多可形成 １２ 种不同取向的 α２相变体ꎮ 另外ꎬ 淬

火导致马氏体内存在大量的缺陷ꎬ 这将促进后续回火过

程的回复再结晶过程ꎬ 从而得到细小的片层组织ꎮ Ｃｈｅｎ
等的研究表明ꎬ 细小淬火马氏体经过回火后ꎬ 片层团尺

寸可控制在 ２０~５０ μｍ[２１] ꎮ Ｊｉｎ 等也报道过通过在 α＋β 相

区内淬火最终细化组织的研究[２３] ꎮ 研究表明ꎬ 在 α＋β 相

区保温后水淬ꎬ β 相转变成了细小针状的 α２ꎬ 而原始 α
相则转变为尺寸较大的柱状 α２ꎬ 通过后续回火ꎬ 最终可

得到细小的片层组织ꎮ
3􀆰 3　 马氏体

在 β 相区快速冷却细化组织的关键是先得到细小均

匀的马氏体组织ꎮ 相对于 Ｔｉ 合金ꎬ 对 ＴｉＡｌ 合金中的马氏

体的研究相对较少ꎮ Ｇｒｕｊｉｃｉｃ 等对 Ｔｉ￣Ａｌ￣Ｖ 系合金中 β→α″
马氏体转变作了较多研究[２４－２７] ꎮ Ｈｕ 等报道过ꎬ Ｔｉ￣４４Ａｌ￣
４Ｎｂ￣４Ｈｆ￣０􀆰 １Ｓｉ 合金可通过在 β 相区加热后冰盐水淬火得

到马氏体组织[２８] ꎮ 另外ꎬ Ｔａｋｅｙａｍａ 等通过分析 Ｔｉ￣Ａｌ￣Ｖ
系合金的相变路径ꎬ 调整了 Ａｌ 含量和 Ｖ 含量ꎬ 后通过

固溶淬火得到了细小均匀的马氏体组织[２９] ꎮ 并且ꎬ 根

据 ＴＴＴ 曲线制定了后续热处理工艺ꎬ 即对淬火组织(马
氏体＋残留 β 相)进行两步热处理: 先以 ０􀆰 ４ Ｋ / ｍｉｎ 的冷

速从 １４７３ Ｋ 慢冷到 １４２３ Ｋ 以消除高温 β 相(β→α)ꎬ 再以

１０ Ｋ / ｍｉｎ 的冷速从 １４２３ Ｋ 冷却到 １０２３ Ｋ(α→γ)然后水

冷ꎬ 最终得到了细小的片层组织ꎬ 如图 ３ꎮ 可以看出ꎬ 淬

火残留的细小 β 晶粒在后续热处理中可以起到一定的阻碍

片层团长大的作用ꎮ Ｃｈｅｎ 等也通过实验证明 Ｔｉ￣４０Ａｌ￣１０Ｖ
合金可通过保温后水冷或空冷得到马氏体组织ꎬ 并分析了

所有马氏体变体的晶体学分布ꎮ 又通过后续退火ꎬ 最终得

到晶粒尺寸在 ０􀆰 ５ μｍ 左右的 γ 组织[３０ꎬ ３１]ꎮ

图 ３　 Ｔｉ￣４２Ａｌ￣８Ｖ 合金两步热处理前后的金相照片[２９]: (ａ) １６７３ Ｋ/

３􀆰 ６ ｋｓ / ＷＱ ＋１４７３ Ｋ / １８ ｋｓ / ＷＱ 热处理后的 β / α 双相组织ꎬ

(ｂ) 再经过两步热处理 ( １４７３ Ｋ / ( ０􀆰 ４ Ｋ / ｍｉｎ) ＋ １４２３ Ｋ /

(１０ Ｋ / ｍｉｎ)＋１０２３ Ｋ / ＷＱ)后的 α２＋γ 片层组织

Ｆｉｇ􀆰 ３　 Ｍｅｔａｌｌｏｇｒａｐｈｓ ｏｆ Ｔｉ￣４２Ａｌ￣８Ｖ ａｌｌｏｙ ｂｅｆｏｒｅ ａｎｄ ａｆｔｅｒ ｔｈｅ ｔｗｏ￣ｓｔｅｐ ｈｅａｔ

ｔｒｅａｔｍｅｎｔ[２９] : (ａ) β / α ｄｕａｌ ｐｈａｓｅ ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｗｉｔｈ ｔｈｅｒｍａｌ ｈｉｓ￣

ｔｏｒｙ ｏｆ １６７３ Ｋ/ ３􀆰 ６ ｋｓ / ＷＱ ＋１４７３ Ｋ/ １８ ｋｓ / ＷＱꎬ (ｂ) α２＋γ ｌａｍｅｌｌａｒ

ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｗｉｔｈ ｔｈｅｒｍａｌ ｈｉｓｔｏｒｙ ｏｆ (ａ) ＋ｔｗｏ￣ｓｔｅｐ ｈｅａｔ ｔｒｅａｔｍｅｎｔ

(１４７３ Ｋ/ (０􀆰 ４ Ｋ/ ｍｉｎ)＋１４２３ Ｋ/ (１０ Ｋ/ ｍｉｎ)＋１０２３ Ｋ/ ＷＱ)

马氏体组织的形成与合金成分也有关系ꎮ Ｃｈｅｎ 等研

究了在 ＴｉＡｌ 合金中添加不同含量的 β 稳定元素(Ｃｒ 和 Ｖ)
对马氏体组织以及后续回火组织的影响[３２] ꎮ 研究表明ꎬ
加入 Ｃｒ 和 Ｖ 元素有助于马氏体组织的形成ꎮ 随着 Ｃｒ 含
量的增加ꎬ 马氏体板条越细小(如图 ４ 所示)ꎬ 回火后的

片层团尺寸也越小ꎻ 而 Ｖ 含量的增加使淬火组织由块状

９２６
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αＭａｓｓｉｖｅ变成马氏体ꎬ 且淬火马氏体经回火后得到的片层团

尺寸远小于块状 αＭａｓｓｉｖｅ回火后的组织ꎮ
淬火马氏体一般需要在较大的冷速(水淬 /冰盐水

淬)下才能完全转变ꎮ 然而ꎬ 强大的淬火应力可能会引起

样品淬裂ꎬ 从而影响合金的性能ꎮ 另外ꎬ 因为 β 相区温

度较高ꎬ 在此温度保温ꎬ β 晶粒一般比较粗大ꎬ 淬火应

力难以得到协调和松弛ꎬ 这也是容易淬裂的原因之一ꎮ
当样品尺寸较大时ꎬ 不能保证全部淬透得到马氏体ꎬ 而

当样品尺寸太薄时ꎬ 淬火时由于内应力作用样品易弯曲

变形ꎬ 这些都是 β 相区快冷细化组织需要研究的问题ꎮ

图 ４　 不同 Ｃｒ 含量的 Ｔｉ￣４２􀆰 ５Ａｌ￣６Ｎｂ￣ｘＣｒ 合金在 １４００ ℃保温 ３ ｈ 后经盐水淬火的 ＳＥＭ￣ＢＳＥ 照片[３２] : (ａ) １％ꎬ (ｂ) ２％ꎬ (ｃ) ３％

Ｆｉｇ􀆰 ４　 ＳＥＭ￣ＢＳＥ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ Ｔｉ￣４２􀆰 ５Ａｌ￣６Ｎｂ￣ｘＣｒ ａｌｌｏｙｓ ｗｉｔｈ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ Ｃｒ ｃｏｎｔｅｎｔ ｉｃｅｄ￣ｗａｔｅｒ ｑｕｅｎｃｈｅｄ ａｆｔｅｒ １４００ ℃ / ３ ｈ ｓｏｌｕｔｉｏｎ[３２] :

(ａ) １％ꎬ (ｂ) ２％ꎬ (ｃ) ３％

4　 α 相区快速冷却细化组织

4􀆰 1　 α 相分解

研究表明ꎬ 在不同的冷速下ꎬ α 相分解得到不同的组

织[３３－３５]: 随着冷速加大ꎬ 得到的组织依次为片层组织、
魏氏组织、 羽毛状组织、 块状组织以及 α２ꎮ 另外ꎬ α 分解

产物不仅与冷速有关ꎬ 也与合金成分和原始组织有关ꎮ
4􀆰 2　 α 相区快速冷却细化组织的过程

在最新的细化组织相关报道中ꎬ 许多研究都是通过

控制相关的相变来控制微观结构的ꎬ 如块状转变(ＭＴ)、
近 γ 相变(ＮＧＴ)和不连续粗化(ＤＣ) [３６ꎬ ３７] ꎮ 其中ꎬ 块状

转变就是由 α 相区快速冷却而得到ꎮ Ｋｕｍａｇａｉ[３８] 等通过

在 α 单相区水淬得到块状 γ 组织ꎬ 再在 α＋γ 相区保温

后水冷得到细小的 α２ ＋γ 片层组织ꎮ α 的析出最初以细

小板条的形式出现ꎬ 随着保温时间延长ꎬ 在晶界会出现

粗化和不连续的析出ꎬ 而最终形成的细小 α２(α 有序化)
板条具有热稳定性ꎮ Ｗａｎｇ 等首先在 α 相区淬火得到形

状不规则且均匀细小的块状 γ 组织ꎬ 再将其在 α 相区进

行多次循环短时保温＋快速冷却(Ｒ￣ＨＴ)处理ꎮ 研究表

明ꎬ 当循环 ２ 次时ꎬ 粗大片层组织转变为块状组织以及

细小片层团ꎻ 当循环 ６ 次时ꎬ 块状组织减少ꎬ 细小片层

组织增多ꎻ 当循环 ８ 次时基本全部转变为细小片层组

织ꎬ 片层团尺寸可从 ５００ μｍ 细化至 １０ μｍ[３９ꎬ ４０] ꎬ 如

图 ５ 所示ꎮ

图 ５　 Ｔｉ￣４８Ａｌ￣２Ｃｒ 合金经不同热处理工艺处理后的金相照片[４０] : (ａ)铸态＋热等静压ꎬ (ｂ)２ 次快速热处理ꎬ (ｃ)６ 次快速热处

理ꎬ (ｄ)８ 次快速热处理

Ｆｉｇ􀆰 ５　 Ｍｅｔａｌｌｏｇｒａｐｈｓ ｏｆ Ｔｉ￣４８Ａｌ￣２Ｃｒ ａｌｌｏｙ ａｆｔｅｒ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｈｅａｔ ｔｒｅａｔｍｅｎｔｓ[４０] : (ａ) ａｓ ｃａｓｔ ａｎｄ ＨＩＰｅｄ ｍａｔｅｒｉａｌꎬ (ｂ) ２ ｔｉｍｅｓ ｏｆ Ｒ￣ＨＴꎬ (ｃ)

６ ｔｉｍｅｓ ｏｆ Ｒ￣ＨＴꎬ (ｄ) ８ ｔｉｍｅｓ ｏｆ Ｒ￣ＨＴ

4􀆰 3　 α 相区快速冷却细化组织的原理

研究表明ꎬ α 相区快速冷却细化组织的原理是: 当

块状组织在 α 或 α＋γ 相区进行加热时ꎬ 根据 γ 相与 α 相

之间的取向关系ꎬ α 相会平行于 γ 相的{１１１}面析出ꎬ 且

γ 相的{１１１}面有 ４ 个等价晶面ꎬ 因此每个 γ 晶粒会被分

成 ４ 个域ꎬ 这是组织细化的一个原因ꎮ 另外ꎬ 淬火得到

的块状 γ 组织中存在高密度的晶体缺陷: 位错、 堆垛层

错以及反相畴界[４１ꎬ ４２] ꎮ 如图 ６ 所示ꎬ 在较快的水淬冷速

０３６
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下得到的块状 γ 组织内部有大量的缺陷ꎬ 而在油淬冷速

下得到的羽毛状 γｂ组织(图中 Ｐ 为原始羽毛状 γｂꎬ Ｓ 为

二次羽毛状 γｂ)内缺陷密度较小ꎮ 因此ꎬ 这些缺陷在后

续回火过程中给 α 提供了大量的形核位置ꎬ 有利于回复

和再结晶ꎬ 这是组织细化的第二个原因ꎮ 在基于此方法

的实验中需要控制好几个关键因素: ① 冷速ꎬ 通常情况

下油淬或者水淬可得到块状 γ 组织ꎮ 冷速过慢有可能得

到羽毛状 γ 组织ꎬ 该组织不具备小尺寸和大量缺陷等特

点[４１ꎬ １０] ꎻ 冷速过快得到的组织为 α２ꎬ 而无法得到块状 γ
组织ꎮ 另外ꎬ 同等冷速下淬火组织与合金成分以及合金

原始组织也有关系ꎮ Ｚｈａｎｇ[４１] 等总结指出: 相同淬火条

件下ꎬ 不同合金和不同预处理可得到不同的 α 分解产物ꎮ
大量块状 γ 组织的形成与合金成分、 合金组织和冷速都

有关系ꎮ ② 回火保温时间ꎬ 保温时间越长片层团尺寸越

大ꎮ 因此ꎬ 在组织均匀转变的前提下保温时间越短越好ꎮ
另外ꎬ Ｃｌｅｍｅｎｓ 等对 α / α２(α 有序化)相从 γ 相中形成

的过程做了研究[４３] ꎮ 将淬火得到的块状 γ 组织在 ４００ ~
１２００ ℃等时间退火ꎬ １２００ ℃时细小的 α２相在 γ 晶粒中

形成比较明显ꎮ 图 ７ 为得到的块状 γ 组织以及细小片层

组织ꎮ 对不同温度退火后的样品进行硬度测试ꎬ 发现在

图 ６　 不同冷速下 α 相分解产物的 ＴＥＭ 照片[４１] : ( ａ) 水淬冷速

下得到的块状 γｍ以及大量的缺陷ꎬ (ｂ) 油淬冷速下得到的

羽毛状 γｂ及少量缺陷

Ｆｉｇ􀆰 ６　 Ｂｒｉｇｈｔ ｆｉｅｌｄ ＴＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ ｔｈｅ α￣ｄｅｃｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎ ｐｒｏｄｕｃｔｓ ａｔ ｄｉｆ￣

ｆｅｒｅｎｔ ｃｏｏｌｉｎｇ ｒａｔｅｓ[４１] : ( ａ) ｔｈｅ ｍａｓｓｉｖｅ γｍ ｄｏｍａｉｎｓ ｗｉｔｈ

ａｂｕｎｄａｎｔ ｆａｕｌｔｓ ａｆｔｅｒ ｗａｔｅｒ ｑｕｅｎｃｈｉｎｇꎬ ( ｂ) ｔｈｅ ｔｈｉｃｋ ｐｒｉｍａｒｙ

ｆｅａｔｈｅｒｙ γｂ ｐｌａｔｅｓ ｓｌｉｇｈｔｌｙ ｍｉｓｏｒｉｅｎｔｅｄ ａｆｔｅｒ ｏｉｌ ｑｕｅｎｃｈｉｎｇ

６００ ℃退火时硬度值达到最高ꎬ 原因有两种可能: ① 此

温度下极细小的 α２相开始形成ꎬ 强化作用明显ꎮ ② 淬火

空位开始移动形成团簇ꎬ 使位错固定ꎬ 从而增强了硬度ꎮ
而在 ８００~ １１００ ℃温度退火时ꎬ 硬度开始下降ꎬ 说明有

回复过程发生ꎮ 而当 １２００ ℃退火时ꎬ α２相稳定形成ꎬ 硬

度又有所提高ꎮ

图 ７　 Ｔｉ￣４６Ａｌ￣９Ｎｂ 合金 ＳＥＭ￣ＢＳＥ 照片[４３] : (ａ)块状转变组织ꎬ (ｂ)１２００ ℃退火 １ ｈ 后的组织ꎬ 插图为片层组织放大照片

Ｆｉｇ􀆰 ７　 ＳＥＭ￣ＢＳＥ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ Ｔｉ￣４６Ａｌ￣９Ｎｂ[４３] : (ａ) ｍａｓｓｉｖｅ ｔｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎꎻ (ｂ) ａｆｔｅｒ ａｎｎｅａｌｉｎｇ ｆｏｒ １ ｈ ａｔ １２００ ℃ꎬ ｉｎｓｅｒｔ: ｄｅｔａｉｌ ｏｆ

ｃｒｏｓｓｅｄ α２ ￣Ｔｉ３Ａｌ ｌａｔｈｓ

　 　 Ｐｅｒｅｚ￣Ｂｒａｖｏ 等通过在 α 相区进行顶端淬火实验ꎬ 在

试样顶部(慢冷)和底部(快冷)分别得到了亚稳态的粗

大片层组织和 α２ 相ꎬ 再在共析温度 Ｔｅ点附近进行不同

的热处理ꎬ 也得到了细小的片层组织[４４] ꎮ 细化原理主

要是水冷得到的亚稳态 α２晶粒在 １０００ ℃ 以上保温时ꎬ
由于具有足够的驱动力引起 α２→γ 的切变反应ꎬ 优先在

晶界处形成了 α２＋γ 的片层组织ꎬ 然后发生了不连续粗

化反应从而最终得到细小均匀的片层组织ꎮ 不连续粗化

反应细化组织在其它文章中也有研究[４５] ꎮ 而亚稳态的

片层组织细化过程主要与片层界面的不连续粗化有关ꎮ
Ｃｈａ 等也通过在 α 单相区保温并快速冷却得到过饱和 α２

及少量的 γｍꎬ 随后加热到 Ｔｅ温度以下再迅速油淬ꎬ 最

终得到纳米尺寸的片层结构[４６ꎬ ４７] ꎮ 后期的硬度测试表

明ꎬ 片层板条越细硬度值越大ꎮ

5　 普通热处理时冷速对片层组织的影响

ＴｉＡｌ 合金的全片层组织是在高于 Ｔα(α 相转变温度)

温度下热处理得到的ꎮ 高温下的 α 单相经炉冷就可以得

到完全由 α２＋γ 片层团组成的全片层组织ꎮ 但是因为热处

理温度较高ꎬ 且 α 单相区没有第二相钉扎ꎬ α 晶粒的长

大速度快ꎬ 导致全片层组织一般较为粗大ꎮ 研究表明ꎬ
为了最大限度地减弱片层的粗大化ꎬ 一旦片层形成ꎬ 冷

却速度越快ꎬ 片层组织越细[４８－５０] ꎮ Ｎｏｖｏｓｅｌｏｖａ 等研究了

普通热处理冷速对 ＴｉＡｌ 合金组织的影响ꎮ 从表 １ 可以看

１３６
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出ꎬ 随着冷却速率的增大ꎬ 片层团尺寸变小ꎬ 而通过先

炉冷到 １０００ ℃再水淬得到的片层团尺寸最小[５１] ꎮ

6　 组织细化对合金性能的影响

由于组织细化可同时提高材料强度和塑性ꎬ 因此关于

ＴｉＡｌ 合金组织细化对力学性能的影响也有很多报道ꎮ
Ｖｕｊｉｃ 等通过锤砧法制备的薄片的硬度比快速凝固＋热处理

以及普通铸态合金的硬度值高 ２ 倍[１２]ꎮ Ｗａｎｇ 等将通过快

冷以及循环热处理得到的最小尺寸的(１０ μｍ)片层组织与

再次回火后得到的片层组织(２５ μｍ)、 大尺寸片层组织

(３１６ μｍ)和铸态片层组织(５３７ μｍ)进行了室温拉伸对比

实验ꎬ 最终得出随着片层组织的细化ꎬ 室温塑性从 ０􀆰 ７％
提高到了 ３􀆰 ３％ꎬ 屈服强度从 ３３０ 提高到 ６６０ ＭＰａꎬ 断裂强

度从 ４１５ 增大到 ８２５ ＭＰａꎬ 如图 ８ 所示[３９]ꎮ Ｗｕ 等也通过

块状转变＋回火的方式最终得到 Ｔｉ￣４８Ａｌ￣２Ｎｂ￣２Ｃｒ 合金的细

小片层组织ꎬ 还通过 ８５０ ℃盐浴淬火的方式避免了油淬产

生的裂纹ꎮ 并采用淬火后 ＨＩＰ 的方法进行热处理ꎮ 对比发

现ꎬ 通过块状转变再回火或者结合 ＨＩＰ 处理的样品性能优

于普通热处理的样品[５２]ꎮ

表 １　 Ｔｉ￣４６Ａｌ￣１􀆰 ９Ｃｒ￣３Ｎｂ 合金不同热处理工艺处理后的晶粒尺寸分布[５１]

Ｔａｂｌｅ １　 Ｇｒａｉｎ ｓｉｚｅ ｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎｓ ｏｆ Ｔｉ￣４６Ａｌ￣１􀆰 ９Ｃｒ￣３Ｎｂ ａｌｌｏｙ ａｆｔｅｒ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｈｅａｔ ｔｒｅａｔｍｅｎｔｓ[５１]

Ｈｅａｔ ｔｒｅａｔｍｅｎｔ ｔｙｐｅ
Ａｖｅｒａｇｅ ｇｒａｉｎ ｓｉｚｅ /

μｍ
Ｓｔａｎｄａｒｄ ｄｅｖｉａｔｉｏｎ /

μｍ
ｌ５０ ａ / μｍ Ｓｕｒｆａｃｅ ｔｏ ｖｏｌｕｍｅ ｒａｔｉｏ /

(１ / ｍｍ)
１４５０ ℃ / １０ ｍｉｎ ＋ ｃｏｏｌｉｎｇ ａｔ ５ ℃ / ｍｉｎ １８６ １２８ １３４ ２１.５
１４５０ ℃ / １０ ｍｉｎ ＋ ｃｏｏｌｉｎｇ ａｔ １０ ℃ / ｍｉｎ １５２ １０４ １１２ ２６.４
１４５０ ℃ / １０ ｍｉｎ ＋ ｃｏｏｌｉｎｇ ａｔ ２０ ℃ / ｍｉｎ １４５ ９５ １０４ ２７.７
１４５０ ℃ / １０ ｍｉｎ ＋ ｃｏｏｌｉｎｇ ａｔ ３０ ℃ / ｍｉｎ １１３ ７２ ８７ ３５.５
１４５０ ℃ / １０ ｍｉｎ ＋ ｃｏｏｌｉｎｇ ａｔ ４０ ℃ / ｍｉｎ １００ ６２ ７６ ４０.１
１４５０ ℃ / １０ ｍｉｎ ＋ ｃｏｏｌｉｎｇ ａｔ ５０ ℃ / ｍｉｎ ８８ ５３ ６７ ４５.７
１４５０ ℃ / ３０ ｍｉｎ ＋ ｃｏｏｌｉｎｇ ａｔ ２０ ℃ / ｍｉｎ １３３ ９４ ９７ ３０.０
１４５０ ℃ / １２０ ｍｉｎ ＋ ｃｏｏｌｉｎｇ ａｔ ２０ ℃ / ｍｉｎ ２０３ ２１８ １２７ １９.７

１４５０ ℃ / １０ ｍｉｎ ＋ ＦＣ (７５ ℃ / ｍｉｎ) ６８ ４５ ５１ ５８.４
１４５０ ℃ / １０ ｍｉｎ ＋ ＦＣ ｔｏ １０００ ℃＋ ＡＣ ７２ ４５ ５２ ５５.６
１４５０ ℃ / １０ ｍｉｎ ＋ ＦＣ ｔｏ １０００ ℃＋ ＷＱ ５２ ３３ ４１ ７６.４

　 　 Ｎｏｔｅ: ‘ａ’ ｍｅａｎｓ ｔｈａｔ ｔｈｅ ｇｒａｉｎ ｓｉｚｅ ｂｅｌｏｗ ｏｒ ａｂｏｖｅ ａｒｅ ５０％ ｏｆ ａｌｌ ｇｒａｉｎｓ

图 ８　 不同片层团尺寸的 Ｔｉ￣４８Ａｌ￣２Ｃｒ 合金力学性能的比较[３９] : (ａ)室温拉伸的应力￣应变曲线ꎬ (ｂ) 延伸率随片层团尺寸的变

化ꎬ (ｃ) 强度随片层团尺寸的变化

Ｆｉｇ􀆰 ８　 Ｃｏｍｐａｒｉｓｏｎ ｏｆ ｔｈｅ ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ ｏｆ Ｔｉ￣４８Ａｌ￣２Ｃｒ ａｌｌｏｙ ｗｉｔｈ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｌａｍｅｌｌａｒ ｃｏｌｏｎｙ ｓｉｚｅｓ[３９] : (ａ) ｓｔｒｅｓｓ￣ｓｔｒａｉｎ ｃｕｒｖｅｓ ｏｆ ＲＴ

ｔｅｎｓｉｌｅ ｔｅｓｔꎬ (ｂ) ｖａｒｉａｔｉｏｎ ｏｆ ＲＴ ｅｌｏｎｇａｔｉｏｎ ｗｉｔｈ ｌａｍｅｌｌａｒ ｃｏｌｏｎｙ ｓｉｚｅꎬ (ｃ) ｖａｒｉａｔｉｏｎ ｏｆ ＲＴ ｓｔｒｅｎｇｔｈ ｗｉｔｈ ｌａｍｅｌｌａｒ ｃｏｌｏｎｙ ｓｉｚｅ

7　 结　 语

快速冷却法细化 ＴｉＡｌ 合金组织ꎬ 工艺相对简单且操

作方便ꎬ 并且组织细化效果明显ꎬ 此方法对于 ＴｉＡｌ 合金

的组织调控和性能优化都具有较大的应用前景ꎮ 通过快

速冷却法细化 ＴｉＡｌ 合金组织ꎬ 往往需要有合适的淬火组

织(如块状 γ、 马氏体)ꎬ 且淬火组织受很多因素的影响ꎮ
淬火应力引起的开裂不利于合金性能的改善ꎬ 是利用该

方法优化合金组织和性能的挑战ꎮ
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Ｓｗｉｔｚｅｒｌａｎｄ: Ｔｒａｎｓ Ｔｅｃｈ Ｐｕｂｌｉｃａｔｉｏｎｓꎬ ２００７: ３６２５－３６３０.

[２０] ＣＨＥＮＧ Ｔ Ｔꎬ ＬＯＲＥＴＴＯ Ｍ Ｈ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ １９９８ꎬ ４６(１３):
４８０１－４８１９.

[２１] ＣＨＥＮ Ｌꎬ ＬＩＮ Ｊꎬ ＸＵ Ｘꎬ ｅｔ ａｌ. Ｉｎｔｅｒｍｅｔａｌｌｉｃｓ[Ｊ]ꎬ ２０１９ꎬ １１３: １０６５７６.
[２２] ＢＵＲＧＥＲＳ Ｗ Ｇ. Ｐｈｙｓｉｃａ[Ｊ]ꎬ １９３４ꎬ １(７－１２): ５６１－５８６.
[２３] ＪＩＮ Ｙꎬ ＷＡＮＧ Ｊ Ｎꎬ ＹＡＮＧ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２００４ꎬ ５１

(２): １１３－１１７.
[２４] ＧＲＵＪＩＣＩＣ Ｍꎬ ＮＡＲＡＹＡＮ Ｃ Ｐ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ: Ａ

[Ｊ]ꎬ １９９２ꎬ １５１(２): ２１７－２２６.

[２５] ＧＲＵＪＩＣＩＣ Ｍ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ: Ａ[Ｊ]ꎬ １９９２ꎬ １５４
(１): ７５－７８.

[２６] ＤＡＮＧ Ｐꎬ ＧＲＵＪＩＣＩＣ Ｍ. Ｍｏｄｅｌｌｉｎｇ ａｎｄ Ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎ ｉｎ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ
ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ[Ｊ]ꎬ １９９６ꎬ ４(２): １２３.

[２７] ＧＲＵＪＩＣＩＣ Ｍꎬ ＤＡＮＧ Ｐ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ: Ａ[Ｊ]ꎬ
１９９７ꎬ ２２４(１/ ２): １８７－１９９.

[２８] ＨＵ Ｄꎬ ＪＩＡＮＧ Ｈ. Ｉｎｔｅｒｍｅｔａｌｌｉｃｓ[Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ ５６: ８７－９５.
[２９] ＴＡＫＥＹＡＭＡ Ｍꎬ ＫＯＢＡＹＡＳＨＩ Ｓ. Ｉｎｔｅｒｍｅｔａｌｌｉｃｓ[Ｊ]ꎬ ２００５ꎬ １３(９):

９９３－９９９.
[３０] ＣＨＥＮ Ｙꎬ ＫＯＵ Ｈ Ｃꎬ ＣＨＥＮＧ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ

[Ｊ]ꎬ ２０１９ꎬ ５４(２): １８４４－１８５６.
[３１] ＣＨＥＮ Ｙꎬ ＣＨＥＮＧ Ｌꎬ ＳＵＮ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍｅｔａｌｓ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ ８(３): １５６.
[３２] ＣＨＥＮ Ｌꎬ ＬＩＮ Ｊꎬ ＸＵ Ｘꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍｐｏｕｎｄｓ[Ｊ]ꎬ

２０１８ꎬ ７４１: １１７５－１１８２.
[３３] ＷＡＮＧ Ｐꎬ ＶＩＳＷＡＮＡＴＨＡＮ Ｇ Ｂꎬ ＶＡＳＵＤＥＶＡＮ Ｖ Ｋ. Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌ

ａｎｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ: Ａ[Ｊ]ꎬ １９９２ꎬ ２３(２): ６９０－６９７.
[３４] ＤＥＹ Ｓ Ｒꎬ ＨＡＺＯＴＴＥ Ａꎬ ＢＯＵＺＹ Ｅ. Ｉｎｔｅｒｍｅｔａｌｌｉｃｓ [ Ｊ]ꎬ ２００９ꎬ １７

(１２): １０５２－１０６４.
[３５] ＨＵ Ｄꎬ ＨＵＡＮＧ Ａ Ｊꎬ ＮＯＶＯＶＩＣ Ｄꎬ ｅｔ ａｌ. Ｉｎｔｅｒｍｅｔａｌｌｉｃｓ[Ｊ]ꎬ ２００６ꎬ １４

(７): ８１８－８２５.
[３６] ＤＥＮＱＵＩＮ Ａꎬ ＮＡＫＡ Ｓ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ １９９６ꎬ ４４(１): ３４３－３５２.
[３７] ＤＥＮＱＵＩＮ Ａꎬ ＮＡＫＡ Ｓ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ １９９６ꎬ ４４(１): ３５３－３６５.
[３８] ＫＵＭＡＧＡＩ Ｔꎬ ＡＢＥ Ｅꎬ ＴＡＫＥＹＡＭＡ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ

１９９７ꎬ ３６(５): ５２３－５２９.
[３９] ＷＡＮＧ Ｊ Ｎꎬ ＸＩＥ Ｋ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２０００ꎬ ４３(５): ４４１－４４６.
[４０] ＷＡＮＧ Ｊ Ｎꎬ ＸＩＥ Ｋ. Ｉｎｔｅｒｍｅｔａｌｌｉｃｓ[Ｊ]ꎬ ２０００ꎬ ８(５/ ６): ５４５－５４８.
[４１] ＺＨＡＮＧ Ｗ Ｊꎬ ＥＶＡＮＧＥＬＩＳＴＡ Ｅꎬ ＦＲＡＮＣＥＳＣＯＮＩ Ｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ

Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ: Ａ[Ｊ]ꎬ １９９６ꎬ ２２０(１/ ２): １５－２５.
[４２] ＬＩ Ｙ Ｇꎬ ＬＯＲＥＴＴＯ Ｍ Ｈ. Ａｃｔａ Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａ ｅｔ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ １９９３ꎬ ４１

(１２): ３４１３－３４１９.
[４３] ＣＬＥＭＥＮＳ Ｈꎬ ＢＡＲＴＥＬＳ Ａꎬ ＢＹＳＴＲＺＡＮＯＷＳＫＩ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ.

Ｉｎｔｅｒｍｅｔａｌｌｉｃｓ[Ｊ]ꎬ ２００６ꎬ １４(１２): １３８０－１３８５.
[４４] ＰＥＲＥＺ￣ＢＲＡＶＯ Ｍꎬ ＭＡＤＡＲＩＡＧＡ Ｉꎬ ＯＳＴＯＬＡＺＡ Ｋꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ

Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２００５ꎬ ５３(１０): １１４１－１１４６.
[４５] ＹＡＮＧ Ｊꎬ ＷＡＮＧ Ｊ Ｎꎬ ＷＡＮＧ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ｉｎｔｅｒｍｅｔａｌｌｉｃｓ[Ｊ]ꎬ ２００３ꎬ １１

(９): ９７１－９７４.
[４６] ＣＨＡ Ｌꎬ ＳＣＨＭＯＥＬＺＥＲ Ｔꎬ ＺＨＡＮＧ Ｚꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｄｖａｎｃｅｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ

Ｍａｔｅｒｉａｌｓ[Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ １４(５): ２９９－３０３.
[４７] ＣＨＡ Ｌꎬ ＳＣＨＥＵ Ｃꎬ ＣＬＥＭＥＮＳ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ｉｎｔｅｒｍｅｔａｌｌｉｃｓ[Ｊ]ꎬ ２００８ꎬ １６

(７): ８６８－８７５.
[４８] ＤＩＭＩＤＵＫ Ｄ Ｍꎬ ＭＡＲＴＩＮ Ｐ Ｌꎬ ＫＩＭ Ｙ Ｗ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎ￣

ｇｉｎｅｅｒｉｎｇ: Ａ[Ｊ]ꎬ １９９８ꎬ ２４３(１/ ２): ６６－７６.
[４９] ＷＥＮ Ｃ Ｅꎬ ＹＡＳＵＥ Ｋꎬ ＬＩＮ Ｊ Ｇꎬ ｅｔ ａｌ. Ｉｎｔｅｒｍｅｔａｌｌｉｃｓ[Ｊ]ꎬ ２０００ꎬ ８(５/

６): ５２５－５２９.
[５０] ＣＡＯ Ｇ Ｘꎬ ＦＵ Ｌ Ｆꎬ ＬＩＮ Ｊ Ｇꎬ ｅｔ ａｌ. Ｉｎｔｅｒｍｅｔａｌｌｉｃｓ[Ｊ]ꎬ ２０００ꎬ ８(５/ ６):

６４７－６５３.
[５１] ＮＯＹＯＳＥＬＯＶＡ Ｔꎬ ＭＡＬＩＮＯＶ Ｓꎬ ＳＨＡ Ｗ. Ｉｎｔｅｒｍｅｔａｌｌｉｃｓ[Ｊ]ꎬ ２００３ꎬ １１

(５): ４９１－４９９.
[５２] ＷＵ Ｘꎬ ＨＵ Ｄ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２００５ꎬ ５２(８): ７３１－７３４.

(编辑　 惠　 琼)

３３６


