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摘　 要: 采用电子束选区熔化( selective
 

electron
 

beam
 

melting, SEBM) 成形技术制备了高致密的 Ti2 AlNb 合金试样, 并以此

Ti2 AlNb 合金试样为对象, 系统研究了它在不同热处理制度下的显微组织及物相组成, 并对其硬度、 室温及 650
 

℃ 拉伸性能

以及断口形貌进行了分析表征。 结果表明, 电子束选区熔化成形 Ti2 AlNb 合金热处理态试样的微观组织主要由 B2 基体相、 晶

粒尺寸较大的板条状初生 O / α2 相和细小的次生针状 O 相组成, 950
 

℃ 固溶+ 700
 

℃ 时效试样的次生针状 O 相和 α2 相含量较

高, 950
 

℃ 固溶+800
 

℃ 时效试样的初生 O / α2 板条更为粗大。 700 和 800
 

℃ 时效热处理制度下 Ti2 AlNb 合金试样的显微硬度值

接近, 为 3190 ~ 3210
 

MPa。 950
 

℃ 固溶+ 700
 

℃ 时效处理试样的室温和 650
 

℃ 抗拉强度最高, 分别为( 1068 ± 12. 22) MPa 和

(843±39. 72) MPa; 而 950
 

℃ 固溶+800
 

℃ 时效处理试样的室温和 650
 

℃ 下的延伸率更高, 分别为( 7. 30 ± 0. 58) %和( 8. 50 ±

0. 50) %。 950
 

℃ 固溶+700
 

℃ 时效试样的室温拉伸断口观察到较大尺寸的裂纹, 时效温度提高到 800
 

℃ 后, 裂纹消失, 高温

拉伸断口呈现出韧性断裂特征。
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Abstract:
 

In
 

this
 

paper,
 

Ti2 AlNb
 

alloy
 

samples
 

fabricated
 

by
 

selective
 

electron
 

beam
 

melting
 

( SEBM)
 

technology
 

were
 

treated
 

with
 

different
 

heat
 

treatment
 

systems.
 

The
 

microstructure
 

and
 

phase
 

composition
 

of
 

heat-treated
 

samples
 

were
 

ana-
lyzed,

 

the
 

microhardness,
 

tensile
 

properties
 

at
 

room
 

temperature
 

and
 

650
 

℃
 

and
 

fracture
 

morphology
 

of
 

the
 

samples
 

were
 

e-
valuated.

 

The
 

results
 

indicate
 

that
 

the
 

microstructure
 

of
 

the
 

heat-treated
 

samples
 

is
 

mainly
 

composed
 

of
 

B2
 

matrix
 

phase,
 

lath-like
 

primary
 

O / α2
 phase

 

with
 

large
 

grain
 

size
 

and
 

fine
 

secondary
 

needle
 

O
 

phase.
 

Ti2 AlNb
 

alloy
 

samples
 

after
 

950
 

℃
 

solution
 

treatment
 

and
 

700
 

℃
 

aging
 

treatment
 

ex-
hibit

 

more
 

needle-like
 

O
 

phase
 

and
 

α2
 phase.

 

The
 

lath
 

O /
α2

 phase
 

of
 

samples
 

after
 

800
 

℃
 

aging
 

treatment
 

is
 

coars-
ened

 

to
 

some
 

extent.
 

The
 

heat-treated
 

samples
 

exhibit
 

a
 

mi-
crohardness

 

of
 

3190 ~ 3210
 

MPa.
 

After
 

aging
 

treatment
 

at
 

700
 

℃ ,
 

the
 

samples
 

show
 

a
 

higher
 

ultimate
 

tensile
 

strength
 

of
 

(1068± 12. 22)
 

MPa
 

and
 

( 843 ± 39. 72)
 

MPa
 

at
 

room
 

temperature
 

and
 

650
 

℃
 

respectively.
 

After
 

aging
 

treatment
 



中国材料进展 第 42 卷

at
 

800
 

℃ ,
 

the
 

samples
 

show
 

better
 

tensile
 

elongation
 

of
 

(7. 30± 0. 58)%
 

and
 

( 8. 50 ± 0. 50)%
 

at
 

room
 

temperature
 

and
 

650
 

℃
 

respectively.
 

After
 

aging
 

treatment
 

at
 

700
 

℃ ,
 

the
 

tensile
 

fracture
 

of
 

the
 

samples
 

at
 

room
 

temperature
 

exists
 

cracks
 

with
 

large
 

size.
 

From
 

the
 

tensile
 

fracture
 

of
 

samples
 

after
 

aging
 

treatment
 

at
 

800
 

℃ ,
 

no
 

crack
 

is
 

found.
 

Tensile
 

fracture
 

at
 

high
 

temperature
 

shows
 

a
 

large
 

number
 

of
 

dimples,
 

exhibiting
 

ductile
 

fracture
 

characteristics.
Key

 

words: Ti2AlNb
 

alloy;
 

additive
 

manufacturing;
 

selective
 

electron
 

beam
 

melting;
 

microstructure;
 

mechanical
 

properties

1　 前　 言

Ti2 AlNb 合金具有优异的室温和高温综合力学性能,

比强度高于钛合金和镍基高温合金, 且加工性能优于其

他 Ti-Al 系合金, 是优选的航空发动机轻质高温结构材

料[1,
 

2] , 可显著降低飞行器的自重, 提高燃油效率和高

温服役性能, 已在卫星、 导弹发动机等领域得到应用,
并且在发动机静止部件、 转动部件等方面有良好的应用

前景。 增材制造(additive
 

manufacturing, AM)具有复杂结

构一体成形、 成本低、 周期短等特点, 是近年来的研究

热点, 但针对 Ti2 AlNb 合金的增材制造研究却相对较少,
有限报道中主要采用激光熔化沉积( laser

 

melting
 

deposi-
tion, LMD) [3-8] 和激光选区熔化( selective

 

laser
 

melting,
SLM) [9-14] 两种增材制造技术。 这两种技术的能量源为激

光, 激光的聚焦和移动存在机械性, 束流较难控制, 成

形速度较慢, 很难依靠自身能量源进行底板及粉床预热,
相比之下, 电子束选区熔化(selective

 

electron
 

beam
 

melt-
ing, SEBM)技术具有成形效率高、 成形应力低、 真空洁

净、 可原位热处理等技术优势[15] , 已广泛应用于 γ-TiAl
合金[16-18] 的增材制造, 也是非常适宜 Ti2 AlNb 合金成形

的增材制造技术。
作者团队采用电子束选区熔化成形技术制备出了组

织致密、 力学性能良好的 Ti2 AlNb 合金试样, 发现电子

束选区熔化成形 Ti2 AlNb 合金组织及性能对它所经历的

热历史过程非常敏感[19] 。 现有研究表明, Ti2 AlNb 合金

具有单相、 两相或三相组织, 这些相的尺寸、 体积分数

及形态对合金力学性能也有较大的影响。 因此, 深入研

究热处理电子束选区熔化成形 Ti2 AlNb 合金的显微组织

与力学性能之间的联系意义重大。 为此, 本研究以名义

成分为 Ti-22Al-25Nb 的合金为研究对象, 通过研究热处

理工艺对电子束选区熔化成形 Ti-22Al-25Nb 合金显微组

织和力学性能的影响, 为增材制造 Ti-22Al-25Nb 合金的

工程化应用提供参考。

2　 实　 验

2. 1　 实验材料

电子束选区熔化成形采用气雾化制粉工艺制备的名

义成分为 Ti-22Al-25Nb(原子数分数)的合金粉末, 化学

成分如表 1 所示, 其中 O 含量(质量分数) 为 0. 038%,
C, H 和 N 含量分别为 0. 015%, 0. 0007%和<0. 003%。

电子束选区熔化成形用 Ti-22Al-25Nb 合金粉末的粒

径为 53 ~ 150
 

μm, 小于 106
 

μm 的粉末质量占比大于

80%, 粉末典型表面形貌如图 1a 所示, 可以看出大部分

粉末为近球形, 此外还存在少量的不规则形状粉末和卫

星粉; 粉末截面照片(图 1b) 显示粉末中含有少量空心

粉, 孔隙直径<10
 

μm。

表 1　 Ti-22Al-25Nb 合金粉末化学成分

Table
 

1　 Chemical
 

composition
 

of
 

the
 

Ti-22Al-25Nb
 

powder
 

( ω / %)

Elements Al Fe Nb O C H N

Content 11. 24 0. 06 43. 80 0. 038 0. 015 0. 0007 <0. 003

图 1　 Ti-22Al-25Nb 粉末表面形貌 SEM 照片( a)和截面形貌 OM 照

片(b)

Fig. 1　 SEM
 

image
 

of
 

the
 

surface
 

morphology
 

( a)
 

and
 

OM
 

image
 

of
 

the
 

cross
 

section
 

morphology
 

(b)
 

of
 

Ti-22Al-25Nb
 

powder

2. 2　 实验方法

采用西安赛隆增材技术股份有限公司 S2 型电子束选

区熔化成形设备成形 Ti2 AlNb 试样, 成形前将基板温度

预热至 950~ 1050
 

℃ , 在成形基板上铺展层厚 t= 0. 05
 

mm
的粉末, 对铺置粉末进行预热后选区熔化, 重复铺粉、
预热、 选区熔化实现零件逐层累加。 成形过程中底板温

度变化如图 2a 所示。 成形过程中涉及的关键工艺参数包

括加速电压 U= 60
 

kV, 熔化电流 I = 12. 5
 

mA, 熔化速度

v= 3. 5
 

m·s-1 , 熔道间距 h= 0. 1
 

mm。 为降低试样微小缺

陷、 提高组织均匀性, 对试样进行热等静压(hot
 

isostatic

005
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pressure, HIP)处理(1030
 

℃ 、 150
 

MPa、 4
 

h), 沉积态和

HIP 态的试样平均密度均高于 5. 42
 

g·cm-3 。 对试样进行

不同工艺的热处理( heat
 

treatment, HT), 试样 HT 工艺

组合如图 2b 所示, S1、 S2、 S3 试样分别采用不同的 HT
工艺。

图 2　 电子束选区熔化(SEBM)成形 Ti2 AlNb 试样的基板温度变化

曲线(a)、 试样密度(图 2a 插图) 及试样热处理工艺曲线

(b)

Fig. 2　 Substrate
 

temperature
 

profiles
 

(a),
 

density
 

of
 

samples
 

(inset
 

of
 

Fig. 2a)
 

and
 

heat
 

treatment
 

processes
 

of
 

the
 

samples
 

(b)
 

during
 

the
 

fabrication
 

of
 

Ti2 AlNb
 

samples
 

by
 

SEBM
 

取 Ti-22Al-25Nb 合金电子束选区熔化成形及后处理

试样的中心部分, 沿纵截面进行打磨、 抛光, 并采用 HF
+HNO3 +H2 O 混合酸液(体积比为 1∶ 3 ∶ 7)腐蚀后, 采用金

相显微镜(OM, Axio
 

Vert
 

A1)和扫描电子显微镜( SEM,
JSM-6460)观察试样纵截面内的显微组织; 通过 X 射线衍

射仪(XRD, Bruker
 

D8
 

Advance) 进行物相分析, 仪器测

试参数: Cu 靶, 衍射范围为 30° ~ 90°, 步长 0. 02°, 每

步 0. 5
 

s; 采用显微硬度仪( MVS-1000IMT2)测试试样的

显微硬度, 载荷为 200
 

g, 加载时间 10
 

s; 在拉伸试验机

(INSTRON
 

5982)上进行 Ti-22Al-25Nb 热处理试样的室温

拉伸试验, 在高温拉伸试验机( ETM105D)上进行 650
 

℃
拉伸试验。 采用 SEM 观察室温和高温拉伸的断口形貌。

3　 结果与讨论

3. 1　 合金显微组织

为了与热处理后的显微组织进行对比, 对用于热处

理的 Ti-22Al-25Nb 合金同批次沉积态试样的显微组织进

行了分析。 沿电子束选区熔化的沉积方向,
 

沉积态 Ti-
22Al-25Nb 合金纵剖面的显微组织如图 3 所示, 可以看出

试样显微组织主要由 B2 基体相、 尺寸较大的板条状初生

O / α2 相和细小的次生针状 O 相组成, 电子束选区熔化成

形过程快速凝固的冷却速率高达 103 ~ 105
 

K·s-1 [20] , 使

得 B2 相在室温下得以保留; 成形过程中通过预热使成形

粉床温度维持在 900
 

℃ 以上, 同时已成形材料受到上方

熔化层的循环热影响, 经受长时间的原位热处理, 促进

了 O 相和 α2 相的析出。

图 3　 沉积态 Ti-22Al-25Nb 试样纵剖面 SEM 照片

Fig. 3　 Longitudinal
 

SEM
 

image
 

of
 

the
 

as-built
 

Ti-22Al-25Nb
 

alloy

图 4 是不同热处理试样的 OM 及 SEM 照片。 S1 试样

由于固溶温度 950
 

℃位于 α2 +β / B2+O 三相区, 晶内的 O
相逐渐转变为 B2 相和 α2 相, 但是由于固溶温度偏低, O
相并未完全溶解, 板条状初生 O / α2 相仍存在, 在淬火过

程又析出部分针状 α2 相和 O 相, α2 相主要沿着 B2 / β 相

的晶界析出, 而 O 相主要从 B2 / β 相的晶内析出(图 4a 和

4b)。 在 α2 +β / B2+O 三相区固溶, 还可防止固溶温度过

高导致后续时效热处理时, 相对低温下的相变动力学变

得缓慢。 为了获得细小均匀的 O 相组织, 时效处理选择

在 700 和 800
 

℃进行。 S2 试样在 700
 

℃ 时效 20
 

h, 显微

组织如图 4c 和 4d 所示, 主要包含 B2 基体相、 固溶处理

中留下的板条状初生 O / α2 相以及时效过程中析出的细针

状 O 相。 这主要是因为时效温度位于 β / B2+O 两相区,
二次细针状 O 相从 B2 / β 相基体大量析出, 尺寸细小, O
相含量整体是上升的, 同时, 相比之下有较多的 α2 相产

生, α2 相含量明显升高。 S3 试样时效温度为 800
 

℃ , 显

微组织如图 4e 和 4f 所示。 对比 S2 试样可以看出, 时效

温度自 700 提高至 800
 

℃ 后, 初生板条 O / α2 相略粗大,

105
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随着时效温度的升高, 与 S2 样品相比, 二次析出的 O 相

晶粒尺寸略微粗化, 较高的时效温度为晶粒组织长大提

供了驱动力; 此外发现, 二次析出的 O 相数量明显减少,
α2 相的数量有所减少, B2 相增多。 主要原因是时效温度

升高后, 热处理过程中的相平衡位置已发生显著变化,
800

 

℃时效试样位于 β / B2+O→α2 +β / B2+O 相变点附近可

能已经发生了部分转变。

图 4　 不同热处理态 Ti-22Al-25Nb 试样的 OM 和 SEM 照片: ( a,
 

b)
 

S1, (c,
 

d)
 

S2, (e,
 

f)
 

S3

Fig. 4　 OM
 

and
 

SEM
 

images
 

of
 

Ti-22Al-25Nb
 

samples
 

in
 

different
 

heat
 

treatments:
 

(a,
 

b)
 

S1,
 

(c,
 

d)
 

S2,
 

(e,
 

f)
 

S3

3. 2　 合金物相组成

图 5 为电子束选区熔化成形 Ti-22Al-25Nb 合金不同

热处理试样的 XRD 图谱, 由图 5 可知, Ti-22Al-25Nb 合

金不同工艺热处理试样均由 B2、 O 和 α2 相组成, 且 B2
和 O 相含量较多, α2 相含量较少。 S1 固溶态试样的 XRD
图谱显示, 该试样的 B2 相含量高、 O 相含量低, 证明在

O+α2 +B2 三相区发生了 O→α2 +B2 的转变。 样品 S2 的 O
相衍射峰明显增强, α2 衍射峰也略微有所升高, 证明

700
 

℃时效后 α2 含量有所提高, 与显微组织分析结果一

致。 与 S2 相比, S3 的 O 相含量略微降低, α2 衍射峰降

低, B2 相含量升高, 与显微组织分析结果一致。 从 XRD
衍射图谱中还可以观察到, 相较于 S1 图谱, 时效处理后

尤其是 700
 

℃时效后的试样的 XRD 衍射峰存在一定的宽

化现象, 这与时效处理后细化的晶粒尺寸密切相关。

图 5　 不同热处理 Ti-22Al-25Nb 试样的 XRD 图谱

Fig. 5　 XRD
 

patterns
 

of
 

Ti-22Al-25Nb
 

samples
 

in
 

different
 

heat
 

treatments

3. 3　 合金硬度

图 6 为不同热处理试样的显微硬度测试结果, 可以看

出, 950
 

℃固溶态试样的显微硬度为(3279. 6±116. 2)MPa,
略高于固溶处理+时效处理试样的硬度, 700 和 800

 

℃ 两

种温度时效处理后试样的硬度为 3190 ~ 3210
 

MPa, 硬度

值接近。 电子束选区熔化成形过程可以得到致密性良好

的试样, 内部几乎无可见的冶金缺陷, 其次热处理态显

微组织由 B2 基体、 晶粒尺寸较大的板条状初生 O / α2 相

和细小的次生针状 O 相组成, 虽不同热处理制度下不同

相的比例有所不同, 但其硬度值差别不大。

图 6　 不同热处理 Ti-22Al-25Nb 试样的显微硬度

Fig. 6　 Microhardness
 

of
 

Ti-22Al-25Nb
 

samples
 

in
 

different
 

heat
 

treat-

ments

3. 4　 合金力学性能

图 7 为 S2 和 S3 试样的室温和 650
 

℃拉伸的应力-应变

曲线, 结果表明, S2 试样室温拉伸的抗拉强度为(1068±
12. 22)

 

MPa, 延伸率为(3. 60±0. 50)%。 而 S3 试样室温拉

伸的抗拉强度为 ( 979 ± 5. 51)
 

MPa, 延伸率为 ( 7. 30 ±
0. 58)%, 可见, 经 800

 

℃ 时效处理后的 Ti-22Al-25Nb 合

金强度下降了 89 ~ 129
 

MPa, 下降约 8. 3% ~ 13. 6%, 而延

伸率却提高超过 50%。 S2 试样 650
 

℃拉伸的抗拉强度为
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(843±39. 72)
 

MPa, 延伸率为(4. 75± 0. 35)%; 而 S3 试

样的 650
 

℃ 抗拉强度为 ( 740 ± 5. 57)
 

MPa, 延伸率为

(8. 50±0. 50)%。 与室温拉伸的强度与塑性变化规律一

致, 采用 800
 

℃ 时效处理后 Ti-22Al-25Nb 合金强度降

低, 塑性显著提高。 700
 

℃时效处理后试样强度高的原

因主要归结于大量析出的尺寸极小的针状 O 相起到的强

化效果。 700
 

℃时效处理试样的延伸率明显偏低, 这可

能与大量针状 O 相和较多 α2 相的析出有关。 相较于 S3
试样, S2 试样针状 O 相含量更高、 尺寸更加细小, 而

细小的针状 O 相尖端易引起应力集中, 成为裂纹萌生的

起源[21] 。 此外, α2 相作为脆性相, 也易形成裂纹起源

点。 因此, 700
 

℃时效试样的延伸率更低。 随着时效温

度升高到 800
 

℃ , O 相和 α2 相含量减少, B2 相含量增

多, 裂纹的萌生得到抑制, O / α2 相板条尺寸增大也有

利于抑制裂纹萌生和扩展, 因此塑性提高。 B2、 α2 以

及 O 相的微观组织特征对合金高温力学性能的影响基本

与室温一致。
对比已有增材制造 Ti-22Al-25Nb 相关文献以及锻造

Ti-22Al-25Nb 相关文献, 采用相近热处理工艺下 Ti-22Al-
25Nb 合金的室温与高温拉伸性能数据如表 2 所示。 从

表 2 可以看出, 本研究采用电子束选区熔化成形制备的

Ti-22Al-25Nb 合金试样, 经过热处理后, 与激光熔化沉

积技术制备的试样相比, 在强度与塑性方面都具有竞争

力, 与激光选区熔化成形技术制备的试样相比, 强度相

当, 但塑性明显提高, 且高温性能显著提升。 与传统锻态

热处理试样相比, 强度可媲美, 但是塑性略逊色。 究其塑

性较低的原因, 分析主要包含以下几点: ①
 

缺陷的影响,
电子束选区熔化成形试样受铺粉状态、 熔化工艺、 热场

图 7　 S2 与 S3 试样室温(a)与 650
 

℃ (b)拉伸曲线

Fig. 7　 Tensile
 

stress-strain
 

curves
 

of
 

S2
 

and
 

S3
 

samples
 

at
 

room
 

temperature
 

(a)
 

and
 

650
 

℃
 

(b)

表 2　 不同方法制备的 Ti-22Al-25Nb 合金热处理态力学性能

Table
 

2　 Mechanical
 

properties
 

of
 

Ti-22Al-25Nb
 

alloy
 

prepared
 

by
 

different
 

methods
 

after
 

heat
 

treatment

Method Heat
 

Treating Temperature UTS / MPa EL / % References

SEBM

950
 

℃ / 2
 

h / WC+700
 

℃ / 20
 

h / AC

950
 

℃ / 2
 

h / WC+800
 

℃ / 20
 

h / AC

RT 1068±12. 22 3. 60±0. 50

650
 

℃ 843±39. 72 4. 75±0. 35

RT 979±5. 51 7. 30±0. 58

650
 

℃ 740±5. 57 8. 50±0. 50

This
 

work

LMD
930

 

℃ / 2
 

h / AC+800
 

℃ / 24
 

h / AC RT 1017±3. 4 6. 00±0. 71

960
 

℃ / 2
 

h / AC+800
 

℃ / 24
 

h / AC RT 963±8. 07 3. 00±1. 12
[8]

LMD 960
 

℃ / 3
 

h / OQ+800
 

℃ / 24
 

h / AC RT 1012 1. 8 [5]

SLM

950
 

℃ / 1
 

h / WC+700
 

℃ / 6
 

h / FC

950
 

℃ / 1
 

h / WC+830
 

℃ / 6
 

h / FC

RT 1257. 49 1. 40

650
 

℃ 748. 75 1. 63

RT 924. 79 3. 54

650
 

℃ 610. 73 10. 02

[14]

Wrought 960
 

℃ / 0. 5
 

h / OC+800
 

℃ / 24
 

h / AC
RT 1060 15

650
 

℃ 825 16. 0
[22]

　 　 Note:
 

RT-room
 

temperature,
 

WC-water
 

cooling,
 

AC-air
 

cooling,
 

OQ-oil
 

quenching,
 

FC-furnace
 

cooling,
 

OC-oil
 

cooling.
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分布、 熔池稳定性等多重因素影响, 很难获得无任何气

孔或熔合不良缺陷的成形试样, 即使经过热等静压处理,
仍然存在较多微小缺陷; ②

 

原始晶粒尺寸的影响, 增材

制造微小熔池快速凝固的特点有利于细小组织的形成,
但是电子束选区熔化中 950 ~ 1050

 

℃ 的成形温度为原始

B2 相晶粒长大创造了条件, 影响了材料的塑性; ③
 

析出

相尺寸差异的影响, 受原始态组织的影响, 热处理后的

试样析出相尺寸仍然差异较大, 影响基体连续性, 也是

其塑性较差的原因之一, 而锻态组织分布则相对更为均

匀; ④
 

α2 相含量的影响, 试样中存在较多 α2 相, 并不

是理想的 O+B2 两相合金, α2 相晶体结构为密排六方结

构, 滑移系较少, 为脆性相, 塑性较差。 然而, 从目前

结果可以明显看出, 电子束选区熔化成形 Ti-22Al-25Nb
合金的室温和高温力学性能不管与传统制造方法相比还

是与其他增材制造方法相比, 都具有较大的竞争优势,
是极具应用潜力的 Ti2 AlNb 基合金的制造方法。
3. 5　 合金断口形貌

图 8 为 S2 和 S3 试样的室温和 650
 

℃ 拉伸的断口形

貌 SEM 照片。 如图 8a 所示, 700
 

℃时效处理的试样室温

拉伸断口不平整, 且存在大尺寸裂纹, 这主要与显微组

织析出的大量针状 O 相和脆性 α2 相密切相关, 裂纹容易

在针状 O 相尖端及脆性 α2 相处产生; 从高倍组织照片中

可以看出有针状组织剥落留下的痕迹(图 8b)。 800
 

℃ 时

效处理后的试样室温拉伸断口没有观察到裂纹(图 8e),
但可观察到较多尺寸粗大的板条状 O / α2 相, 板条状 O
相形成于 α2 相的外围(图 8f), 有利于缓解应力集中, 同

时粗大的组织也有利于抑制裂纹萌生和扩展。 700
 

℃ 时

效处理试样的 650
 

℃ 拉伸断口内出现部分韧窝, 包含介

于解理断裂和韧窝断裂之间的准解理断裂(图 8c 和 8d),
说明高温为位错开动提供了驱动力, 合金塑性增强; 在

断口较为光滑的位置可看到基体内针状组织(图 8d), 这

也是导致断裂的一大原因。 800
 

℃ 时效处理试样的

650
 

℃拉伸断口观察到大量韧窝, 呈韧性断裂(图 8g 和

8h), 与较高的延伸率相对应。

4　 结　 论

(1)电子束选区熔化成形 Ti2AlNb 合金经热处理后,

显微组织由 B2 基体相、 晶粒尺寸较大的板条状初生 O / α2

相和细小的次生针状 O 相组成。 试样经 700
 

℃ 时效热处

理二次析出后细针状 O 相数量更多, 尺寸细小, α2 相数

量偏多; 经 800
 

℃时效热处理后板条状 O / α2 相晶粒尺寸

存在一定的粗化现象。 XRD 物相分析结果与显微组织分

析一致。
(2)

 

950
 

℃ 固溶时效试样显微硬度为 ( 3279. 6 ±
116. 2)

 

MPa, 略高于 700 和 800
 

℃ 这两种温度时效处理

图 8　 S2(a ~ d) 和 S3( e ~ h) 试样的拉伸的断口形貌 SEM 照片:

(a,
 

b,
 

e,
 

f)室温,
 

(c,
 

d,
 

g,
 

h)650
 

℃

Fig. 8　 SEM
 

images
 

of
 

the
 

fracture
 

surface
 

of
 

the
 

S2
 

(a~ d)
 

and
 

S3
 

(e

~ h)
 

samples
 

tested
 

at
 

different
 

temperature: ( a,
 

b,
 

e,
 

f)
 

room
 

temperature,
 

(c,
 

d,
 

g,
 

h)
 

650
 

℃

后试样的硬度(3190~ 3210
 

MPa)。
(3)

 

950
 

℃固溶+700
 

℃时效热处理后的电子束选区

熔化成形 Ti-22Al-25Nb 合金, 室温拉伸抗拉强度为

(1068±12. 22)
 

MPa, 延伸率为(3. 60±0. 50)%; 800
 

℃
时效热处理后强度降至(979± 5. 51)

 

MPa, 延伸率提高

到(7. 30±0. 58)%。 700
 

℃ 时效热处理试样的 650
 

℃ 拉

伸抗 拉 强度为 ( 843 ± 39. 72)
 

MPa, 延伸率为 ( 4. 75 ±
0. 35)%; 800

 

℃时效后抗拉强度降至(740± 5. 57)
 

MPa,
延伸率提高到(8. 50± 0. 50)%。 大量析出针状 O 相组织

且 O 相晶粒尺寸较小是 700
 

℃时效处理强度较高的原因;
而 O 相和 α2 相含量减少、 B2 相含量增多, 以及板条状

O / α2 相尺寸增大是 800
 

℃ 时效处理后塑性提高的主要

原因。
(4)

 

700
 

℃时效处理试样室温拉伸断口存在较大尺

寸的裂纹, 与较多细小针状 O 相尖端引起的应力集中密

切相关, 室温和高温拉伸断口都存在解理小平面和少量

韧窝, 呈解理断裂特征; 800
 

℃ 时效处理试样室温拉伸
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断口观察到较多尺寸粗大的板条状 O / α2 相, 是缓解应

力、 抑制裂纹的重要原因, 高温拉伸断口观察到大量的

韧窝, 呈韧性断裂。
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