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TiB添加及塑性形变对TiNi合金微观结构和
力学性能的影响
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摘要：在等原子比TiNi合金中引入了不同质量分数的MoB粉末颗粒，通过真空电弧熔炼制备了TiB增强的TiNi形状记

忆合金。系统研究了原位反应产物对TiNi合金微观组织、力学性能和形状记忆效应的影响，并通过多道次冷轧及退火处

理，进一步优化合金综合力学性能。实验结果表明，当MoB添加量为 0.1%（质量分数）时，合金综合力学性能最优，抗拉

强度由 461 MPa提升至 522 MPa，断后伸长率由 4.5%提升至 8.6%，且在 3%预压缩应变下仍保持 93.3%的高形状恢复

率。冷轧退火处理后合金力学性能进一步提升，经 5道次冷轧（形变量 75%）退火后合金抗拉强度和断后伸长率上升至

757 MPa和 18.8%，较未轧制合金分别提高 45%和 118.6%。微观结构分析表明，轧制过程中Ti2Ni析出相颗粒被严重破

碎，尺寸变小，形变区域发生了回复再结晶，基体中出现了亚微米晶、纳米级马氏体结构以及纳米孪晶，且基体中和TiB
颗粒周围可见高密度位错。最后，通过合金微观结构的演变对TiNi合金综合力学性能提升机制进行了系统讨论。
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Effect of TiB addition and plastic deformation on microstructure and 
mechanical properties of TiNi alloy
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Abstract：Equiatomic TiNi shape memory alloys reinforced by TiB particle are prepared via vacuum arc 
melting by introducing MoB powder particles with varying mass fractions. The influences of in situ reaction 
products on the microstructure， mechanical properties， and shape memory effect of the alloy are 
systematically investigated. Moreover， the mechanical properties are further optimized by multi-pass cold-
rolling and subsequent annealing treatment. The experimental results indicate that the alloy exhibits optimal 
comprehensive mechanical properties with tensile strength increasing from 461 MPa to 522 MPa and 
elongation after fracture rising from 4.5% to 8.6%， when the MoB addition amount is 0.1%（mass 
fraction）. In addition， the alloy maintains a high shape recovery rate of 93.3% under 3% pre-compression 
strain.The mechanical properties of the alloy are further improved subjected to cold rolling and annealing 
treatment. For instance， the tensile strength and elongation after fracture respectively increase to 757 MPa 
and 18.8% after 5 passes of cold-rolling （75% deformation） and annealing， representing increases of 45% 
and 118.6% compared to the unrolled alloy. Microstructural analysis reveals that the Ti2Ni precipitate 
particles are severely fragmented during the rolling process， resulting in reduced particle size. Recovery and 
recrystallization take place in the deformation zones， with the matrix exhibiting submicron grains， 
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nanoscale martensitic structures， and nanotwins. High-density dislocations are observed both within the 
matrix and surrounding the TiB particles. Finally， the improved mechanism of the comprehensive 
mechanical properties of the TiNi alloy is systematically discussed through the evolution of microstructure.
Key words：TiNi alloy；TiB reinforcement phase；mechanical property；cold-rolling deformation；
microstructure

近等原子比 TiNi 形状记忆合金因其独特的马氏

体相变与逆相变固相转变机制，能将温度、应力刺激

直接转化为宏观形变响应，进而呈现出优良的形状记

忆效应、超弹性、高阻尼性能和优异的生物相容性、耐

腐蚀性以及高温敏感性［1-2］，成为心脏支架、航天可变

形结构、管接头等高端器械的核心材料，并持续推动

在医疗、航天、机器人等领域的智能化创新应用［3-5］。

但铸态TiNi合金仍然存在强韧性不足，难以满足部分

特定目标的需求。据此开发了合金热处理［6-7］、微合金

化［8-12］、颗粒增强相引入［13-17］和塑性变形工艺［18-21］等多

类型改性策略，以提升材料的综合力学性能。合金化

主要通过在 TiNi 基体中引入第三组元（Zr、Cu、Hf、
Fe、Mo 等），实现对正逆马氏体相变和原子固溶的调

控［8-12］。Liu 等［22］通过将 Mo 取代 Ni 固溶到 B2 母相

中，利用固溶强化效应显著提升了母相强度，同时显

著降低了马氏体相变温度，使合金在室温下保持在B2
奥氏体母相或R相，增加了合金的室温稳定性，制备的

Ti50Ni48Mo2合金具有更高的承载能力，更高的抗塑性

变形与抗应力诱导失效能力。引入增强相制备 TiNi
复合材料，主要通过在TiNi基体中引入陶瓷颗粒增强

相（SiC、TiB、Al2O3、TiC等）或石墨烯、碳纳米管等，通

过承载强化改善材料的力学性能［14-16］。增强相引入方

式主要包括外加法与原位合成法两类，外加法制备工

艺简单，但通常存在增强相颗粒分布不均、界面结合

弱等问题。相比之下，通过原位反应制备增强相颗

粒，增强相与基体间界面洁净，颗粒尺寸细小且分布

均匀，界面结合强，通过载荷传递强化实现合金的强

韧化［23-24］。Yi等［17］采用LaB6陶瓷颗粒为前驱体，经机

械合金化与热压烧结原位生成TiB和La2O3双相增强

网络。当 LaB6添加量达 0.97%（质量分数，下同）时，

复合材料断裂应力提升至 2476 MPa（较基体提高

68%），同时保持 35.9% 的高断后伸长率，且在 7% 预

应变下实现 6.18% 的可恢复应变。对于塑性形变工

艺，研究表明，常规塑性加工（如冷轧、冷锻）或剧烈塑

性形变工艺（如高压扭转等径角挤压）的采用，可诱导

位错增殖、纳米晶化及孪晶组织形成，有效增强合金

强塑性［18-21］。Zhao等［25］在液氮温度下进行低温轧制，

通过引入高密度缺陷（位错、变形孪晶）和纳米级B19′
应变玻璃结构，显著提升了材料性能。综上所述，合

金化、增强相引入和塑性形变都可提升合金的综合力

学性能。

本工作针对铸态 TiNi 形状记忆合金力学性能偏

低，引入了 MoB 前驱体，通过原位反应制备了 TiB/
TiNi复合材料，考察了Mo原子固溶强化，界面间载荷

转移强化对力学性能的影响。在此基础上，对复合材

料进行了多道次冷轧塑性变形以调控合金显微组织。

最后，基于合金力学强化机制，详细考察了合金力学

性能和形状记忆效应与微观结构演变的响应规律。

研究结果将为 TiNi合金的设计和力学性能的改善提

供理论指导。

1　实验材料与方法

1.1　材料制备

实验所需原材料Ti（99.7%）、Ni（99.95%）由北京

中诺新材科技有限公司提供，镍粉（99.8%）、MoB 粉

末（99.5%）由上海麦克林生化科技股份有限公司提

供。采用钛锭作为吸氧剂，通过真空电弧熔炼炉在Ar
气气氛下制备了 4 种 TiNi 合金铸锭，其中铸锭 1 为

Ti50Ni50（原子分数/%）合金（标记为Ti50Ni50），铸锭 2~
4 分别为添加质量分数为 0.05%、0.1% 和 0.2%MoB
的TiNi合金（标记为TN-1， TN-2和TN-3）。基于高

温原位反应方程 MoB+Ti=TiB+Mo，计算得到了

MoB 添加量为 0.05%、0.1% 和 0.2% 时，生成的 TiB
质量分数分别为 0.028%、0.056% 和 0.11%，Mo 的质

量分数分别为 0.045%、0.09%和 0.18%。熔炼过程中

为避免 MoB 粉末团聚和漂浮，首先将镍粉与 MoB 粉

末按一定比例配比，通过行星式球磨机进行均混，均

混后的粉末再经单轴台式压片机（PDY-40-A）压制成

预制块，再与其余金属进行熔炼。为确保成分均匀，

每块铸锭翻转熔炼 6次。熔炼得到的铸锭使用电火花

数控线切割机床（DK7732）加工成片状样品，再在箱式

电阻炉（SXGO7132）中进行 400 ℃×1 h热处理。通过

两辊轧机（BF-YPJ）对 TN-2 铸锭进行冷轧形变处

理，每道次轧制形变量为 15%，获得了形变量为

15%、45%和75%的3种样品（标记为TN-2-15%CR、

TN-2-45%CR和TN-2-75%CR），且每道次轧制样品

均进行700 ℃×15 min退火处理。
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1.2　结构表征与性能测试

使用金相显微镜（OM， LEICA DMI3000M）、配

有能量色散光谱（EDS）的场发射扫描电子显微镜

（FESEM，TESCAN MIRA LMS）和透射电子显微镜

（TEM，FEI Talos F200x）对合金的微观结构、元素分

布和断口形貌进行分析。通过 X 射线衍射仪 （XRD， 
Rigaku SmartLab SE）和 Jade9分析软件对合金物相进

行标定，测试样品首先使用 400~2500 目砂纸逐级打

磨样品，再采用不同粒径的金刚石研磨膏进行抛光处

理，样品尺寸为 Φ10 mm×2 mm，测量范围 2θ=10°~
90°，测试条件包括 CuKα 射线，管电压 40 kV，电流

40 mA，扫描速率 10 （°）/min。抛光后试样采用体积

比为 HF∶HNO3∶H20=1∶3∶10 的腐蚀液进行腐蚀，腐

蚀时间 3 s，得到 OM 和 FESEM 二次电子测试试样。

使用数控电火花切割机床（DK7732）沿 RD-TD 平面

切取Φ10 mm的圆片，经手工打磨至厚度为 50 μm，使

用冲孔仪截取直径为 3 mm 的圆片，再通过离子减薄

仪（gatan691）进行减薄，得到TEM试样。使用万能材

料试验机（MTS Criterion Model 43）在室温下进行准

静态拉伸实验，拉伸速率 0.5 mm/min，试样尺寸如图 1
所示，每组样品各测试 3个，以保证数据的可重复性。

形状记忆效应通过单向压缩进行考察，试样原始尺寸

为 Φ3 mm×5 mm，设置室温下压缩预应变为 3%、

6%、9%，压缩后将样品放入温度为 300 ℃的箱式电阻

炉中并保温 5 min，每组样品各测试 3 个取其平均值。

形状恢复率 η通过式（1）计算［26］。

η = εR

εR + ε irr
× 100% （1）

式中：εR为合金可恢复应变；ε irr为合金残余应变。

2　实验结果与分析

2.1　MoB添加对TiNi合金微观组织与力学性能影响

图 2为时效后系列 TiNi合金 XRD 谱图。从图中

可以发现未添加 MoB 的 TiNi 合金主要由 B2 奥氏体

相、B19′马氏体相和Ti2Ni相组成。在添加MoB后出

现了新的衍射峰，经过标定发现新衍射峰为 TiB对应

的（200）晶面，表明熔炼时MoB粉末与Ti发生了原位

反应生成了TiB，作为一种增强相颗粒引入到TiNi合
金中［27］。Mo原子（r=136 pm）与 B2奥氏体相结构中

Ni原子（r=124 pm）的半径匹配性良好（差值 9.7%），

满足固溶体形成的 Hume-Rothery 原子半径判据，因

此 Mo 优先占据 Ni 亚晶格位点，形成置换固溶体［28］。

从图 2 中还可以发现，添加 MoB 后，B19'马氏体相的

X 射线衍射峰强度呈衰减趋势，而 B2奥氏体（200）晶

面的特征衍射峰强度则发生显著增强。这一现象可

归因于 Mo 的固溶效应导致马氏体相变临界温度

（Ms）下降，从而抑制了奥氏体在室温环境下向马氏

体的相变动力学过程，提高了室温下 B2 奥氏体的稳

定性［29］。

图 3给出了 Ti50Ni50、TN-1、TN-2和 TN-3合金升

降温过程中 DSC 曲线及相应的物相转变温度。从

图 3（a）中可以发现，4种 TiNi合金升温过程中均出现

一吸热峰，对应于马氏体→奥氏体转变，随后降温过

程中出现一放热峰，对应于奥氏体→马氏体转变。

图 3（b）给出了 4 种 TiNi 合金的马氏体相变起始温度

Ms和终止温度 Mf，逆马氏体相变开始温度 As和终止

温度 Af。可以发现，原始 Ti50Ni50合金 Ms为 60.71 ℃，

Mf为 9.57 ℃，表明室温下 Ti50Ni50合金以马氏体相为

主。前驱体 MoB 添加后，马氏体转变温度 Ms向低温

方向移动，例如，添加质量分数 0.2%的MoB后，Ms降

低至 28.5 ℃，Mf为-2.4 ℃，合金在室温下为母相奥氏

体和马氏体混合相，这与图2中XRD结果是一致。

为进一步表征合金形貌和确定物相，对时效后

Ti50Ni50和 TN-2 合金进行了 SEM 背散射扫描和 EDS
能谱分析，结果如图 4 所示。从图 4（a）中可以发现，

Ti50Ni50合金成分均匀，沿晶可见大量弥散性析出相，

图1　拉伸试样示意图

Fig.1　Schematic diagram of tensile specimen

图2　TiNi合金XRD图谱

Fig.2　XRD patterns of TiNi alloys
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使晶界变得模糊，析出相呈细条状或连续的点状，点

扫结果表明析出相颗粒Ti∶Ni原子比接近 2∶1，再结合

图 2的XRD结果可以确认析出相为Ti2Ni。添加质量

分数为 0.1% 的 MoB 后（图 4（b）），Mo 原子均匀地固

溶于 TiNi 基体中，无明显偏析，合金中除 Ti2Ni 析出

相，还出现了较大尺寸的黑色点状物，富含Ni、Ti和B
元素，且Ti∶B原子比接近 1∶1，可以判定MoB添加后，

新生相为TiB颗粒增强相。

图 5为时效后TN-2合金TEM微观图像。从图 5
（a），（b）中可以发现，合金中存在平行排列宽度为 30~
90 nm的马氏体板条和少量的马氏体孪晶，这与图2中

XRD 结果是一致的。合金中马氏体板条的出现也与

位错缠结有关，因为 TiB增强相的引入将导致局域的

晶格畸变和畸变能累积，位错周围的高能量畸变区域

将为马氏体相变或孪晶形核提供有利条件［17］，进而有

利于马氏体转变［17］。图 5（c）给出了Ti2Ni析出相颗粒

明场像，可见颗粒弥散分布于TiNi基体。

图 6 给出了时效后 TiNi 合金的拉伸力学性能，

其中图 6（a）为拉伸应力-应变曲线，图 6（b）为相应

的抗拉强度（σb）和断后伸长率（δ）。由于 Ti50Ni50 合

金在室温下以马氏体相为主，其应力-应变曲线以两

阶段变形为主，马氏体弹性变形区和塑性变形区，应

力诱发马氏体相变平台区并不明显。添加前驱体

MoB 后，TiNi 合金在室温下为母相奥氏体和马氏体

混合相，其拉伸应力 -应变曲线可见清晰的 4 个阶

段，与典型的室温处于马氏体状态的形状记忆合金

图3　时效后TiNi合金DSC曲线（a）及物相转变温度（b）
Fig.3　DSC curves of TiNi alloys after aging（a），and phase transition temperatures（b）

图4　时效后TiNi合金SEM微观结构图像及相应的元素EDS面扫和点扫结果 （a）Ti50Ni50；（b）TN-2
Fig.4　SEM micrographs and EDS results of surface and point scanning of TiNi alloys after aging （a）Ti50Ni50；（b）TN-2
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拉伸曲线基本一致，分别包括马氏体弹性变形阶段、

应力诱发的马氏体相变阶段、残余奥氏体与马氏体

的弹性变形阶段以及最后的塑性变形阶段。MoB
的添加对合金的力学性能有重要影响，尤其表现为

合金的断后伸长率，随添加量的增加逐渐增大，从未

添加 MoB的 5%提高到添加量为 0.2%的 11.2%。抗

拉强度在MoB添加量为0.1%时达到最大为522 MPa，
相较未添加 MoB 合金提高了 16%，继续增大添加

量，抗拉强度则出现了一定程度的下降。综合比较，

当 MoB 添加量为 0.1% 时，合金呈现出最优的综合

力学性能。

MoB 添加后，TiNi合金力学性能得到显著提升，

其力学强化机制可通过 4个方面来理解。首先，原位

反应生成的TiB颗粒具有的高强度高硬度特性使其弹

性模量远高于 Ti50Ni50基体，施加应力时，载荷会优先

通过界面耦合效应定向传递至增强相陶瓷颗粒，基体

承受应力相对较小，这种应力分配机制有效延缓了基

体的塑性变形，实现了良好的载荷转移强化效果［30］。

其次，生成的TiB颗粒起到了异质形核核心的作用，促

进 B2奥氏体大量晶核的形成，细化了基体晶粒，晶粒

越小晶界面积越大，对位错运动的阻碍作用越强，细

晶强化效果越突出［31］。第 3个方面来源于位错强化，

TiB增强相与TiNi基体间存在晶格错配，界面处产生

应力集中，促使位错在界面附近形核与增殖，形成位

错缠结或位错胞结构，阻碍后续位错的运动，需要更

大的应力推动位错的运动，材料的强度相应得到提

高［32］。最后，Mo元素的固溶强化也将有助于 TiNi合
金力学性能的提升。

2.2　冷轧形变对TN-2合金微观组织及力学性能影响

图 7给出了冷轧后TN-2合金的XRD谱图。分析

结果表明，冷轧形变后，TiNi 合金仍为马氏体和奥氏

体混合相，且随冷轧道次的增加，B2 奥氏体（200）和

（211）晶面衍射峰逐渐转向（110）晶面，而B19′马氏体

（022）和（002）晶面则转向（111）晶面，这源于轧制过

图5　时效后TN-2合金TEM明场像

（a）马氏体；（b）马氏体孪晶；（c）Ti2Ni 颗粒

Fig.5　TEM bright-field images of TN-2 alloys after aging
（a）martensite；（b）martensite twins；（c）Ti2Ni particles

图6　时效后TiNi合金拉伸力学性能

（a）应力-应变曲线；（b）抗拉强度和断后伸长率

Fig.6　Tensile mechanical properties of TiNi alloys after aging
（a）stress-strain curves；（b）tensile strength and elongation after fracture

94



第 54 卷 第 7 期 TiB添加及塑性形变对TiNi合金微观结构和力学性能的影响

程中位错滑移诱导的晶体择优取向［33-34］。

为进一步确认冷轧退火后对合金微观结构的影

响，对 5 道次冷轧 TN-2 合金进行了 TEM 测试，结果

如图 8所示。其中图 8（a）给出了增强相颗粒明场像，

颗粒尺寸约为 0.5 μm，通过能谱点扫结果可以发现，

该颗粒主要由 Ti 和 B 元素组成，为进一步确认该物

相，对颗粒进行了选区电子衍射，见图 8（b），通过Digi⁃
talMicrograph 计算了晶面间距与夹角，并与 TiB 标准

XRD 卡片（PDF#97-002-4701）中数据进行了比较，确

认该物相为 TiB颗粒增强相，这一结果与图 7中 XRD
结果是一致的。此外，TiB 颗粒周围可见高密度位错

分布，源于在冷轧形变过程中 TiB颗粒与基体界面会

产生局域应力集中，形成高应力梯度区域，当局域应

力超过硬质陶瓷颗粒临界切应力时，位错会优先在界

面附近形成以协调塑性变形［30］。图 8（c）给出了马氏

体孪晶和纳米尺寸马氏体条纹结构明场像，图 8（d），

（e）为图 8（c）中黄色虚线框区域的高分辨图以及相应

选区的电子衍射，显然可见马氏体结构的存在。孪晶

附近出现的纳米级马氏体条纹结构与冷轧变形过程

中孪晶界面附近的应变能集中有关，这种特殊区域容

易通过局部剪切形成纳米级马氏体条纹结构，从而限

制动态变形过程中位错或相变的快速扩展，延缓裂纹

萌生［35］。图 8（f）中除可观察到马氏体孪晶外，还可发

现纳米孪晶的存在。图 8（g），（h）表明，冷轧后合金中

出现了大量再结晶区域，该区域是在冷轧过程中合金

发生塑性变形，晶粒被拉长、破碎，内部位错密度显著

增加，同时形变能存储于晶格中，而在退火过程中存

储的变形能为再结晶提供驱动力形成再结晶区域［18］。

通过图 8（h）可以发现，冷轧后 Ti2Ni 颗粒出现严重破

碎，且破碎区周围可见高密度位错。图8（i）为马氏体结

构明场像，从图中可以观察到马氏体板条宽度为 7~
47 nm，相较于形变前发生了显著细化。从图 8（h），（i）

可以看出，B2 奥氏体和 B19′马氏体上都存在大量位

错，这种结构有助于合金力学性能的强化。

不同冷轧道次 TN-2 合金拉伸应力-应变曲线及

相应的抗拉强度和断后伸长率如图 9所示。从图中可

以发现，低形变量下（1道次轧制），合金抗拉强度无明

显提升，拉伸断裂强度甚至出现了一定程度下降，应

力诱发马氏体相变阶段不明显。其主要原因在于低

形变量下，合金内部可能存在未被充分协调的局部变

形区，变形主要集中在易滑移的晶粒或马氏体变体

中，导致局部应力累积，易引发微裂纹萌生［36］。其次，

应力诱发马氏体相变需要变形储能高于逆相变所需

的临界阈值，因此形变量较低时相变仅发生在局部区

域，未形成连续的相变协同机制［37］。另外，初始形变

阶段位错密度较低且分布不均，位错间的交互作用较

弱，无法有效协调晶粒间的变形差异，导致局部过早

失效。随轧制道次的增加，四阶段应力-应变曲线特征

愈发明显，应力诱发马氏体相变阶段显著变长。合金

抗拉强度和断后伸长率得到明显提升，如经 5道次冷

轧形变后，合金抗拉强度达到 757 MPa，较未轧制合金

提升了 45%，断后伸长率达到 18.8%，较未轧制合金

提升了 118.6%。因此，大塑性冷轧形变可显著提升

TN-2合金的综合力学性能。

多道次冷轧形变下，TN-2 合金综合力学性能的

显著提升可通过合金微观结构的演变和晶粒的择优

取向来理解。首先，大塑性形变下，原位反应生成的

硬质颗粒TiB和破碎的析出相Ti2Ni周围，甚至合金基

体内出现了高密度位错，位错间的交截和缠结作用明

显，能有效阻碍拉伸过程中位错的滑移，出现了明显

的加工硬化和抗拉强度提升［17］，且形变区由于高密度

位错的出现，发生了动态回复和再结晶，使晶粒显著

细化并均匀化，变形缺陷得以消除，从而减少了局部

应力集中［17，38］。其次，冷轧退火过程中，B19'马氏体变

体出现了再取向与孪生，生成了纳米级马氏体条纹结

构和纳米孪晶，该种结构通过界面密度的提升可有效

阻碍位错的运动以及协调相变应变并吸收位错释放

应力［39-40］。最后，高塑性形变下，应力诱发马氏体相

变被充分激活，形成了连续的相变诱发塑性，通过相

变吸收变形能量，延缓裂纹扩展。此外，晶粒组织出

现了明显的择优取向，转向了 TiNi 合金 B2 奥氏体

结构固有密排面（110）晶面，这一织构组织通过降低

滑移系的临界应力、细化有效晶界障碍和促进多滑

移系的变形，进一步协调晶粒间变形，显著提升合金

塑性变形能力［41］。

2.3　TiNi合金断口形貌及机制

图10为TiNi合金拉伸断口形貌图，其中图10（a）~

图7　不同冷轧道次下TN-2合金XRD图谱

Fig.7　XRD patterns of TN-2 alloys with different cold-rolling pass

95



材料工程 2026 年 7 月

（d）分别对应于 Ti50Ni50、TN-2、TN-3 合金以及 5 道次

冷轧退火后的 TN-2-75%CR 合金，该组图反映了合

金从韧脆混合断裂模式到韧性断裂模式的转变过程。

未掺杂 MoB 的 TiNi 合金属于韧脆混合断裂模式，断

面由非均匀分布的韧窝和阶梯状解理面组成，且可发

现明显的撕裂棱，呈现部分沿晶断裂特征，反映了原

始Ti50Ni50合金塑性形变较低。添加质量分数为 0.1%
的MoB后，材料塑性得以改善，合金以韧性断裂为主，

可见大量韧窝分布以及局部少量的解理面和撕裂棱。

持续增加 MoB 含量至 0.2% 时，合金完全转化为韧性

断裂模式，整个断面由大小不等的韧窝组成，合金塑

性进一步提高。在经过 5 道次冷轧退火后，TN-2-
75%CR 合金断面由均匀分布的等轴韧窝组成，断口

韧窝明显变大且大韧窝中内含小韧窝，呈现典型的韧

性断裂模式，合金的抗拉强度和塑性得到极大提升，

与图（9）中拉伸应力-应变曲线结果一致。

图8　5道次冷轧后TN-2合金TEM微观结构

（a）TiB明场像；（b）图（a）中红色区域电子衍射花样图；（c）孪晶明场像图；（d）图（c）中黄色方框高分辨图；（e）图（d）的傅里叶变换图；

（f）纳米孪晶明场像图；（g）再结晶晶粒亚结构明场像图；（h）亚微米晶粒明场像图；（i）位错明场像图

Fig.8　TEM microstructures of TN-2 alloys after 5 pass cold-rolling
（a）bright-field image of TiB；（b）selected area electron diffraction pattern of the red region in Fig.（a）；

（c）bright-field image of twins；（d）high-resolution image of the yellow box in Fig.（c）；（e）Fourier transform image of Fig.（d）；

（f）bright-field image of nanotwins；（g）bright-field image of substructure within a recrystallized grain；
（h）bright-field image of submicron-sized grains；（i）bright-field image of dislocations
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2.4　TiNi合金形状记忆效应

图11给出了TiNi合金加载-卸载过程中压缩曲线

和形状记忆效应恢复应变曲线，其中预压缩应变分别

为 3%、6%和 9%。图中，η为形状恢复率，εSME为形状

记忆效应可恢复应变，εR为总的恢复应变，包括应力卸

载时弹性恢复应变和形状记忆效应恢复应变两部分。

实验结果表明，未添加MoB的原始合金在 3%预应变

条件下（图 11（a））表现出优异的形状记忆效应：其可

恢复应变达到理论最大值3%，残余应变为0，根据式（1）
计算获得的形状恢复率为 100%。这表明合金在压缩

过程中由应力诱导产生的 B19'马氏体相经 300 ℃×
5 min 热处理后完全恢复至 B2 奥氏体母相结构。当

MoB 添加量提升至 0.05% 时（图 11（b）），合金的恢复

特性发生显著改变，形状恢复率下降至 86.7%。该现

象归因于 TiB析出相在晶界区域的优先形核，其作为

强钉扎点阻碍位错滑移运动，导致位错在析出相周围

形成高密度缠结结构［42］。这种微观结构演变促使塑

性变形机制在加载过程中占据主导地位，从而削弱了

应力诱导马氏体相变对形状记忆效应的贡献［43］。

持续增加 MoB 含量，当 MoB 添加量优化至 0.1% 时

（图 11（c）），合金表现出独特的性能平衡。形状恢复

率为 93.3%，力学性能也得到显著提升。这种性能优

化源于 TiB相在基体的优化分布，即通过第二相强化

机制提升材料强度，又避免了过量析出相引发的应力

集中效应。然而，当MoB添加量进一步增至 0.2%时，

析出相粗化导致界面结合弱化，形状恢复率降低至

80%。在高应变条件（9%）下（图 11（d）），各体系可恢

复性能差异趋缓：未添加以及MoB添加量为 0.05%~
0.1%的TiNi合金可恢复应变趋于稳定至 7.4%，继续

增大添加量至 0.2% 出现稍微下降，这与形状记忆效

应恢复应变 εSME的降低有关。形状记忆效应与TiB颗

粒密切相关，随 MoB 添加量增加，TiB 含量相应增大

且尺寸增大，将严重阻碍马氏体相变和逆相变过程中

界面的连续，协同运动，逆相变无法完全进行，部分变

图9　不同道次冷轧的TN-2合金拉伸力学性能

（a）应力-应变曲线；（b）抗拉强度和断后伸长率

Fig.9　Tensile mechanical properties of TN-2 alloys at different rolling passes
（a）stress-strain curves；（b）tensile strength and elongation after fracture

图10　拉伸断口扫描图 （a）Ti50Ni50；（b）TN-2；（c）TN-3；（d）TN-2-75%CR
Fig.10　Tensile fracture morphologies （a）Ti50Ni50；（b）TN-2；（c）TN-3；（d）TN-2-75%CR
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形被“锁定”在材料中无法恢复。此外，颗粒周围强大

的内应力场在相变循环过程中会诱发大量不可逆的

位错，这些位错会钉扎马氏体，使其难以恢复，功能逐

渐劣化，导致形状恢复应变降低。综合分析表明，

MoB添加量为 0.1% 时，可实现 TiNi合金形状恢复率

与力学性能的协同优化。

3　结论

（1）通过原位反应在等原子比TiNi基体中引入了

TiB 陶瓷相，该增强相可显著提升合金的综合力学性

能。添加质量分数为 0.1%的MoB的TiNi合金，呈现

出最优的综合力学性能，抗拉强度由 461 MPa提升至

522 MPa，断后伸长率由 4.5% 提升至 8.6%。力学性

能提升机制可通过陶瓷相 TiB 的载荷转移强化、Mo
的固溶强化以及 TiB/基体界面附近的位错强化来

理解。

（2）合金经历冷轧大塑性形变和退火后，合金综

合力学性能进一步提升。经 5道次冷轧退火后 TiNi-
0.1%MoB 合金抗拉强度和断后伸长率分别上升至

757 MPa 和 18.8%，较未轧制合金分别提高 45% 和

118.6%。力学性能的显著提升与位错的增殖、交截和

缠结引发的加工硬化，再结晶导致的晶粒细化和缺陷

消除，B19'马氏体变体再取向和孪生所促成的纳米级

马氏体条纹结构和纳米孪晶，以及应力诱发马氏体相

变充分激活后形成的连续相变诱发塑性形变有关。

（3）随着 MoB 添加量的增加和轧制塑性形变，合

金的断裂模式从韧脆性混合断裂转变为完全韧性断

裂。合金的形状恢复率随 MoB 添加量的增加逐渐降

低，随压缩预应变的增加而下降，但在高压缩预应变

下基本保持稳定。
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