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摘　 要: TiAl 合金凭借其卓越的高温性能, 被视为极具应用潜力的新一代高温结构材料。 其中, B2 相的变形行为对合金的

服役性能起着至关重要的作用。 尽管 B2 相通常被归类为室温脆性相, 在 TiAl 合金中往往引发热加工性能与室温塑性之间的

矛盾, 但近年来的研究为理解其变形机制提供了新视角。 综述了近年来关于 TiAl 合金中 B2 相变形机制的研究进展, 系统阐

述了 B2 相的晶体学特征与滑移系类型, 重点分析了制约其塑性变形的关键因素。 研究表明, B2 相在一定条件下具备激活

<111>、 <110>和<001>等多种类型位错滑移的潜力。 然而, 其宏观塑性变形受到温度、 应力状态、 内部析出相(如 ωo 相)以

及周围组织的多重制约。 此外, 通过对比不同合金体系, 探讨了有序度对滑移系选择的影响, 并总结了通过界面工程与合金

设计激活 B2 相塑性的有效策略。 最后, 对未来进一步揭示 TiAl 合金 B2 相变形机制的研究方向进行了展望。
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Abstract:
 

TiAl
 

alloys
 

are
 

regarded
 

as
 

a
 

new
 

generation
 

of
 

high-temperature
 

structural
 

materials
 

with
 

great
 

application
 

po-
tential

 

due
 

to
 

their
 

excellent
 

high-temperature
 

performance.
 

In
 

particular,
 

the
 

deformation
 

behavior
 

of
 

the
 

B2
 

phase
 

plays
 

a
 

crucial
 

role
 

in
 

the
 

service
 

performance
 

of
 

the
 

alloys.
 

Although
 

the
 

B2
 

phase
 

is
 

often
 

classified
 

as
 

a
 

room-temperature
 

brittle
 

phase,
 

and
 

its
 

presence
 

often
 

leads
 

to
 

a
 

conflict
 

between
 

hot
 

workability
 

and
 

room-temperature
 

plasticity,
 

recent
 

studies
 

have
 

provided
 

new
 

perspectives
 

for
 

understanding
 

its
 

deformation
 

mechanism.
 

This
 

paper
 

reviews
 

recent
 

research
 

progress
 

on
 

the
 

deformation
 

mechanisms
 

of
 

the
 

B2
 

phase
 

in
 

TiAl
 

alloys,
 

systematically
 

elucidating
 

the
 

crystallographic
 

characteristics
 

and
 

slip
 

system
 

types,
 

with
 

a
 

focus
 

on
 

the
 

key
 

factors
 

constraining
 

its
 

plastic
 

deformation.
 

Studies
 

have
 

indicated
 

that,
 

under
 

cer-
tain

 

conditions,
 

the
 

B2
 

phase
 

has
 

the
 

potential
 

to
 

activate
 

various
 

dislocation
 

slip
 

systems,
 

including
 

<111>,
 

<110>,
 

and
 

<001>.
 

However,
 

its
 

macroscopic
 

plastic
 

deformation
 

is
 

constrained
 

by
 

multiple
 

factors,
 

including
 

temperature,
 

stress
 

state,
 

internal
 

precipitates
 

( such
 

as
 

the
 

ωo
 phase),

 

and
 

the
 

surrounding
 

microstructure.
 

Furthermore,
 

by
 

com-
paring

 

different
 

alloy
 

systems,
 

the
 

influence
 

of
 

ordering
 

de-
gree

 

on
 

slip
 

system
 

selection
 

is
 

discussed,
 

and
 

effective
 

strategies
 

for
 

activating
 

the
 

plasticity
 

of
 

the
 

B2
 

phase
 

through
 

interface
 

engineering
 

and
 

alloy
 

design
 

are
 

summa-
rized.

 

Finally,
 

the
 

paper
 

provides
 

an
 

outlook
 

on
 

future
 

re-
search

 

directions
 

for
 

further
 

revealing
 

the
 

deformation
 

mech-
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anisms
 

of
 

the
 

B2
 

phase
 

in
 

TiAl
 

alloys.
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1　 前　 言

随着航空航天、 能源动力及汽车工业对结构部件轻

量化以及高性能化需求的日益迫切, 轻质高强 TiAl 金属

间化合物基合金受到了广泛关注。 TiAl 合金因兼具低密

度(约 3. 9~ 4. 2
 

g / cm3 )、 高比强度、 优异的抗蠕变性能

和良好的高温抗氧化性, 被认为是 650 ~ 900
 

℃ 温度区间

内替代镍基高温合金的理想候选材料, 已在低压涡轮叶片

等关键部件上获得成功应用[1-4] 。 工程用 TiAl 合金通常是

基于 Ti-Al 二元体系, 通过添加 Nb, Mo, Cr, Mn 等合金

元素发展而来的多相合金[5-8] 。 其典型微观组织通常由具

有 L10 结构的 γ-TiAl 相、 具有 D019 结构的 α2-Ti3Al 相以及

具有 B2 结构的 βo 相组成[9,
 

10] 。 其中, B2 相源于高温无

序 β-Ti 固溶体在冷却过程中发生的有序化转变。
在合金设计与应用中, B2 相扮演着双重角色。 一方

面, 高温无序的 β 相具有充足的滑移系, 能有效协调热

变形过程中的应变, 显著改善合金的热加工性能, 因此

在 TiAl 合金的热加工过程中常常引入高温 β 相[11,
 

12] 。 另

一方面, 有序化后的 B2 相在室温下通常被认为是脆性

相, 其可开动的滑移系有限, 容易引发应力集中, 从而

降低 TiAl 合金的室温塑性和损伤容限[13,
 

14] 。 由此带来

TiAl 合金设计中的核心矛盾: 热加工过程中需要引入高

温 β 相以改善塑性变形能力, 而室温和服役状态下又需

要控制 B2 相含量, 以避免塑性和损伤容限下降。 2024
年, Tetsui 等[15] 进一步从实际服役性能角度指出, 虽然

高温无序 β 相有利于热加工, 但冷却后形成的有序 βo / B2
相会显著提高局部硬度和脆性, 并对冲击性能、 加工性

和蠕变性能产生不利影响。 因此, 深入理解 B2 相的变形

机制, 对于高性能 TiAl 合金, 特别是像 Ti-43. 5Al-4Nb-
1Mo-0. 1B(%, 原子数分数) (简称 TNM 合金) 这类含 β
稳定元素合金的成分设计和组织调控具有重要的理论指

导意义。
目前, 关于 TiAl 合金中 B2 相的研究主要集中在相

含量调控与相变机理等方面[16-21] 。 相比之下, 针对 B2
相的变形机制的研究相对有限, 且现有结论之间存在争

议, 尚未形成统一认识。 一方面, 许多研究支持 B2 相的

脆性本质。 例如, Hoppe 等[22] 在多相 TiAl 合金中观察到

位于变形片层团之间的 B2 晶粒内部无位错活动, 推测其

仅通过弹性变形传递片层团之间的应力。 另一方面, 少

数研究揭示了 B2 相在特定条件下具备有限塑性变形的潜

力。 例如, Morris 等[23] 报道称, 在 Ti-44Al-2Mo (%, 原

子数分数)合金中, βo 相中可以激活两种位错, 即<001>

位错和<111>超位错。 此外, Leitner 等[24] 在评估 TNM 合

金断裂韧性时也指出, B2 相以连续网状分布在片层团边

界时, 确实会成为裂纹扩展的优先通道, 但其本征的力

学响应仍有待深入探究。
综上所述, TiAl 合金中 B2 相的变形行为是一个复杂

的科学问题, 其表现究竟是“脆性”还是“受条件制约的

有限塑性”, 以及其内在的位错滑移机制如何启动与演

化, 目前仍缺乏系统性的研究与共识。 鉴于此, 本文总

结了近年来关于 TiAl 合金中 B2 相变形机制的研究进展,
探讨了微观组织约束、 成分调控及外部加载条件对其变

形行为的影响, 以期为新型高性能 TiAl 合金的组织调控

提供理论依据。

2　 B2相的晶体学特征与滑移系类型

B2 相是由高温 β 相经有序化转变而形成的有序结

构, 通常出现在含有 β 稳定元素(X)的三元及多元 TiAl
合金体系中, 其成分大致可表示为 Ti2 AlX[25] 。 高温 β 相

具有体心立方(bcc)结构, 空间群为 Im3m, 其点阵结构

如图 1a 所示。 在此无序结构中, Ti、 Al 及 X 原子以随机

统计形式占据晶胞的 1a 位置(即晶胞顶点)。 B2 相则为

有序 bcc 结构, 属于 Pm3m 空间群, 其点阵结构如图 1b
所示。 在此有序结构中, 原子占位发生分化, Ti 原子主

要占据 1a 位置, 而 Al 原子与 β 稳定元素(如 Nb)原子则

倾向于占据 1b 位置[26] 。
对于 bcc 结构金属而言, 其滑移系如图 1c 所示[27] 。

bcc 结构中一般观察到的滑移面为{110}面, 此外, 滑移

也可以在{112}和{123}面上进行。 这 3 组滑移面共用一

个[1　 11]晶带轴, 即 3 组{110}、 3 组{112}和 6 组{123}
相交于同一个<111>方向, 此方向即为位错的伯格斯矢

图 1　 TiAl 合金中 β 相滑移几何学: (a)
 

高温 β 相的晶胞结构示

意图, (b)
 

有序 βo / B2 相的晶胞结构示意图; (c)
 

bcc 结

构潜在的滑移系[27]

Fig. 1　 Slip
 

geometry
 

of
 

the
 

β
 

phase
 

in
 

TiAl
 

alloys:
 

( a)
 

unit
 

cell
 

schematic
 

of
 

the
 

high-temperature
 

β
 

phase,
 

( b )
 

unit
 

cell
 

schematic
 

of
 

the
 

ordered
 

βo / B2
 

phase;
 

(c)
 

potential
 

slip
 

sys-

tems
 

of
 

the
 

bcc
 

structure[27]
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量方向。 因此, 从晶体学角度看, bcc 结构通常拥有超过

5 个独立的滑移系, 理论上满足 von
 

Mises 准则对多晶体

塑性变形的基本要求[28] 。
TiAl 合金中, 高温无序 β 相具有良好的变形能力,

其可能存在的滑移面有{110}、 {112}和{123}晶面, 滑

移方向有<111>、 <110>和<001>晶向[9] 。 然而, 发生有

序化转变后, B2 相的晶体结构对称性降低, 导致滑移过

程变得困难。 一般来说, 低温有序 B2 相中主要观察到

<001>和<111>两种伯格斯矢量, 并且<001>位错通常在

{011} 和 { 100} 面上滑移, 而 < 111 > 位错则在 { 110}、
{112}和{123} 面上滑移[27] 。 事实上, 现有研究已证实

TiAl 合金中 B2 相能够开动伯格斯矢量分别为 < 111 >、
<110>和< 001>的 3 种类型位错[23,

 

29,
 

30] 。 但位错开动的

类型受到温度、 应力状态以及微观组织约束等因素的共

同影响, 相关机制将在下文进一步讨论。

3　 B2相变形机制的争议与实验证据

3. 1　 脆性行为与弹性变形主导

早期研究普遍认为 B2 相在变形过程中呈现出脆性的

特征。 Erdely 等[31] 利用高能 X 射线衍射技术原位研究了

TNM 合金在拉伸载荷下各相的载荷承载机制及顺序。 如

图 2a 所示, 在变形初期, 不同取向的 γ 晶粒之间首先发

生载荷分配; 当 γ 相发生塑性变形后, 载荷逐渐转移至

α2 和 B2 相上。 随着载荷进一步的增加, 有利取向的 α2

晶粒内开始发生塑性变形, 然而 B2 相却始终处于弹性变

形状态直至断裂失效。 这一结果直接证明了在常规单向

拉伸条件下, TNM 合金中 B2 相并未参与塑性变形。
此外, Hoppe 等[22] 在对 Ti-45Al-5Nb-2Mo 合金室温拉

伸后显微组织的观察中发现, 位于片层团之间的 B2 晶粒

内部几乎无缺陷, 如图 2b 所示。 由于该 B2 相晶粒内部

并未观察到明显的位错滑移, 因此他们推测 B2 相仅作为

弹性介质传递不同片层团之间的内应力, 并未参与塑性

变形行为。 Tian 等[32] 指出, 脆性 B2 相会削弱 TiAl 合金

板材的力学性能, 是大尺寸高性能板材制备中需重点控制

的组织因素。 Leitner 等[24]对 4 种不同显微组织的 TNM 合

金在室温至 700
 

℃条件下进行了单轴拉伸测试, 结合原位

观察及 SEM 分析评估了断裂机制。 研究发现, 当合金组

织由片层团与 γ 晶粒组成时, 片层团边界处易产生裂纹

(如图 2c 所示); 而当 B2 相呈连续网状分布于片层团边界

时(如图 2d 所示), 极易成为裂纹扩展的优先路径, 会导

致合金的断裂韧性显著降低, 这进一步支持了其脆性特

征。 然而, 有趣的是, 若将片层团边界区域设计为几微米

宽、 由离散的 B2 和 γ 晶粒组成的区域, 则能有效阻碍裂

纹扩展, 将断裂韧性提高 30%左右。 因此, 尽管早期的一

些研究证实了 B2 相在常规变形条件下表现出显著的脆性

特征, 即缺乏位错滑移能力且容易作为裂纹源导致合金韧

性降低, 但其对 TiAl 合金力学性能的影响并非绝对负面。

图 2　 B2 相弹性变形与脆性的相关实验证据: ( a)
 

同步辐射原位

室温拉伸过程中 TNM 合金的 γ、 α2 、 B2 相晶格应变随外加

应力的演变[31] ; ( b)
 

Ti-45Al-5Nb-2Mo 合金在室温拉伸变

形后被片层团包围的几乎无缺陷的 B2 相的 TEM 照片[22] ;

TNM 合金单轴拉伸断裂后的 SEM 照片[24] : ( c)
 

片层团与

γ 晶粒共存组织中的裂纹扩展形貌, ( d)
 

B2 相沿片层团边

界连续分布区域中的裂纹扩展形貌

Fig. 2 　 Experimental
 

evidence
 

related
 

to
 

the
 

elastic
 

deformation
 

and
 

brittleness
 

of
 

the
 

B2
 

phase:
 

( a)
 

evolution
 

of
 

lattice
 

strains
 

in
 

the
 

γ,
 

α2 ,
 

and
 

B2
 

phases
 

of
 

a
 

TNM
 

alloy
 

during
 

in-situ
 

syn-

chrotron
 

radiation
 

tensile
 

testing
 

at
 

room
 

temperature[31] ;
 

(b)
 

TEM
 

image
 

of
 

an
 

almost
 

defect-free
 

B2
 

phase
 

surrounded
 

by
 

la-
mellar

 

colonies
 

in
 

a
 

Ti-45Al-5Nb-2Mo
 

alloy
 

after
 

room-temper-

ature
 

tensile
 

deformation[22] ;
 

SEM
 

images
 

of
 

a
 

TNM
 

alloy
 

after
 

uniaxial
 

tensile
 

fracture
 

testing[24] :
 

( c)
 

crack
 

propagation
 

in
 

the
 

microstructure
 

consisting
 

of
 

lamellar
 

colonies
 

and
 

γ
 

grains;
 

(d)
 

crack
 

propagation
 

in
 

the
 

region
 

with
 

continuous
 

B2
 

phase
 

distribution
 

along
 

the
 

lamellar
 

colony
 

boundaries

3. 2　 有限的塑性变形能力与位错滑移

关于 TiAl 合金中 B2 相的变形机制与位错滑移行为,
Morris 等的早期研究提供了关键证据[23] 。 他们分析 Ti-
44Al-2Mo 合金室温变形产生的位错组态时发现, B2 相可

以通过{110}面上的<001>位错和<111>超位错进行塑性

变形。 并且由于细小的“ω”析出相的存在, <001>{110}
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滑移系会产生平面滑移的堆积。 随着微观表征技术的发

展, 越来越多的证据表明 B2 相具备塑性变形能力。
Molénat 等

 [30] 通过 TEM 原位拉伸实验进一步揭示了 TNM
合金中 B2 相复杂的动态变形机制。 该研究发现, 尽管

TNM 合金整体表现为有限的室温延展性(断口呈现沿层

状界面的解理特征), 但 B2 晶粒本身并非完全无位错活

动。 B2 相通过<111>超位错发生塑性变形, 这些位错在

{110}面上滑动, 并分解为由反相畴界分隔的两个超不

全位错, 如图 3a 所示。 然而, B2 晶粒内含有 ωo 相的纳

米析出物, B2 相位错运动受到强烈钉扎, 导致位错在晶

粒内局部塞积, 当塞积到一定程度后, 会导致裂纹的形

成, 如图 3b 所示。 这一观察结果具有两方面意义。 首先,

它表明 B2 相可激活<111>超位错, 与 Morris 等的早期结

果[23]相一致。 其次, B2 相的脆性表现可能与内部 ωo 相析

出物有关。 ωo 相析出物限制位错运动, 使滑移局域化并

形成位错塞积, 进而在晶界或片层界面处诱发应力集中和

开裂。 换言之, B2 相的脆性可能并非源于其晶体结构本

身无法滑移, 而是由于纳米析出物阻碍了位错的均匀滑移

和跨晶界传递。 因此, 在评估 B2 相变形行为时, 必须考

虑其内部的亚稳相变(βo →ωo ) 及析出强化效应。 随后,
Molénat 等[33]进一步利用 TEM 研究了 TNM 合金 B2 相中的

<001>位错, 发现该类位错可解离为两个相同的超不全位

错, 并在室温原位拉伸过程中以跳跃方式传播, 进一步证

明有序 B2 相可在局部应力作用下发生有限位错滑移。

图 3　 TNM 合金在 TEM 原位拉伸过程中 B2 相的变形情况[30] : (a)
 

B2 相晶粒中 a<111>超位错的滑移情况, ( b)
 

B2 相晶粒中位错的堆

积和裂纹的形成(D1、 D2 和 D3 表示同一位错 D 在不同时刻的位置; PP 表示位错钉扎点; PU 表示位错塞积; F 表示固定参考点)

Fig. 3　 Deformation
 

behavior
 

of
 

the
 

B2
 

phase
 

in
 

TNM
 

alloy
 

during
 

in-situ
 

TEM
 

tensile
 

test[30] :
 

( a)
 

slip
 

of
 

a<111>
 

superdislocations
 

within
 

a
 

B2
 

grain,
 

(b)
 

dislocation
 

pile-up
 

and
 

crack
 

formation
 

within
 

a
 

B2
 

grain(D1,
 

D2,
 

and
 

D3
 

indicate
 

the
 

positions
 

of
 

the
 

same
 

dislocation
  

D
 

at
 

dif-
ferent

 

time
 

intervals;
 

PP
 

denotes
 

the
 

dislocation
 

pinning
 

point;
 

PU
 

denotes
 

the
 

dislocation
 

pile-up;
 

and
 

F
 

denotes
 

the
 

fixed
 

reference
 

point)

　 　 此外, Xu 等[34] 关于高 Nb-TiAl 合金室温高周疲劳变

形机制的研究进一步揭示了 B2 相与 γ 相的协调变形行

为。 通过 TEM 衍射分析发现, 室温下 γ 相的疲劳变形以

超晶格位错[ 011] 和孪晶为主, B2 相的疲劳变形则以

<110>位错为主。 值得注意的是, B2 相中激活的< 110>
位错被证实源于相邻 γ 相中孪晶的诱导作用, 如图 4a 和

4b 所示。 其微观机制在于通过孪晶界面的原子重排, 实

现了相邻 γ 相与 B2 相之间的应力传递, 如图 4c 所示。
局部应力最终由 B2 相、 变形孪晶及 γ 相孪晶相交区域的

连续位错滑移共同协调。 这一结果说明, 在室温循环加

载等特定条件下, B2 相可通过<110>位错滑移参与局部

塑性协调。 其滑移活动并非孤立发生, 而是与相邻 γ 相

的孪生活动和界面应力传递密切相关。

4　 影响 B2相塑性变形的因素
 

尽管上述研究已经证实 TiAl 合金在变形过程中其 B2
相能够开动多种滑移系, 但实际材料在室温下往往表现出

显著的脆性特征, 这意味着 B2 相变形能力受到了多重因

素的制约。 近年来, 随着原位表征技术与微观力学分析手

段的进步, 限制 B2 相塑性变形的关键机制逐渐被发现。
现有研究表明, 除了受晶体结构本身的影响外, B2 相的

变形行为对外部热力学参数(如温度、 应力)高度敏感, 且
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图 4　 高铌 TiAl 合金在高周疲劳过程中 γ 孪晶诱导 B2 相晶粒内部位错的形成[34] : (a,
 

b)
 

TEM 照片, ( c)
 

B2 与相邻 γ 相原子排列

变化示意图

Fig. 4　 Formation
 

of
 

dislocations
 

inside
 

B2
 

grains
 

induced
 

by
 

γ
 

twins
 

in
 

a
 

high-Nb
 

TiAl
 

alloy
 

during
 

high-cycle
 

fatigue[34] :
 

(a,
 

b)
 

TEM
 

images,
 

(c)
 

schematic
 

of
 

atomic
 

arrangement
 

changes
 

between
 

the
 

B2
 

phase
 

and
 

the
 

adjacent
 

γ
 

phase

强烈依赖于其内部的精细微观结构(如析出相)以及外部

组织环境(如几何位置与界面约束)。 基于此, 本节将主

要从以上 3 个方面详细阐述制约 B2 相塑性变形的主要因

素, 并总结激活 TiAl 合金中 B2 相塑性变形的有效策略。
4. 1　 温度和应力的依赖性

TiAl 合金中 B2 相的变形行为表现出显著的温度阈值

效应, 其滑移系的启动与演化机制强烈依赖于热激活条

件。 Liu 等[29] 针对 Ti-42Al-6V-1Cr 合金, 系统研究了 B2
相在较宽温度范围内的位错结构演变规律, 揭示了温度

对变形机制的决定性影响。 研究结果显示, 在相对较低

的温度区间(室温至 700
 

℃ )内, B2 晶粒内的位错活动受

到明显限制, 主要表现为< 110>型位错的滑移, 如图 5a

和 5b 所示。 在此阶段, 由于热激活能不足, 其他类型的

滑移系难以开动。 然而, 当变形温度升高至 800
 

℃ 时,
原子热运动加剧, 位错的可动性显著增强, B2 相的变形

机制发生了变化。 此时, 不仅<110>位错继续保持活跃,
还同时观测到了< 111>和< 100>两种类型位错的协同运

动, 如图 5c 和 5d 所示。 这一由单一位错类型向多类型

位错并存的转变, 表明了 B2 相的滑移机制具有显著的热

激活特征。
此外, 研究表明除温度外, 应力状态也在 B2 相的变

形过程中发挥关键的协同作用。 Singh 等[35] 通过分析 Ti-
45Al-8Nb-2Cr-0. 2B 合金的压缩蠕变行为, 揭示了温度与

应力对 B2 相位错开动的双重调控机制。 EBSD 显微组织

图 5　 Ti-42Al-6V-1Cr 合金在不同温度变形下 B2 相的位错典型的 TEM 照片[29] : (a,
 

b)
 

室温(为<110>型位错, 文中指出 700
 

℃的

位错类型与室温相同); (c,
 

d)
 

800
 

℃ (具有<111>、 <110>和<100>3 种类型位错)

Fig. 5　 Representative
 

TEM
 

images
 

of
 

dislocations
 

in
 

the
 

B2
 

phase
 

of
 

a
 

Ti-42Al-6V-1Cr
 

alloy
 

deformed
 

at
 

different
 

temperatures[29] :
 

(a,
 

b)
 

room
 

temperature
 

(the
 

dislocations
 

at
 

room
 

temperature
 

are
 

of
 

the
 

<110>
 

type,
 

it
 

is
 

noted
 

that
 

the
 

dislocation
 

type
 

at
 

700
 

℃
 

is
 

the
 

same
 

as
 

that
 

at
 

room
 

temperature);
 

(c,
 

d)
 

800
 

℃
 

(the
 

dislocations
 

are
 

of
 

the
 

<111>,
 

<110>,
 

and
 

<100>
 

types)
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分析显示, 在温度与应力水平较低时(如 750
 

℃ / 200
 

MPa、
850

 

℃ / 75
 

MPa), B2 相的 KAM(kernel
 

average
 

misorienta-
tion)图显示几乎无应变积累, 如图 6a ~ 6c 所示。 此时,
由于热激活不足且外部驱动力较低, 位错难以启动, 变

形完全由 γ 相承担, B2 相仅因相邻晶粒的约束而产生

微小的弹性应力集中。 然而, 当温度与应力协同提升至

特定阈值(即 850
 

℃ / 125
 

MPa) 时, 热激活能的降低与

外部驱动力的增加共同促使 B2 相内的位错大量开动,
KAM 图表明其发生了显著的塑性变形, 如图 6d 所示。
类似地, Liang 等[36] 研究了热处理后的 Ti-43Al-6Nb-

1Mo-1Cr-0. 2B4 C 合金在 800
 

℃ 、 250 ~ 300
 

MPa 不同条

件下的拉伸蠕变行为, 同样发现 B2 相仅在特定的蠕变

条件下才能参与变形, 而变形主要由 γ 相完成。 这些结

果表明, B2 相在高温蠕变中的变形行为受制于温度与

应力的临界组合效应: 只有当二者同时满足阈值条件

时, 才能有效激活 B2 相的滑移系。

图 6　 Ti-45Al-8Nb-2Cr-0. 2B 合金蠕变变形样品的 γ 相和 B2 相的相

应分区的 KAM 图[35] : ( a1, a2 )
 

750
 

℃ / 200
 

MPa, ( b1,
b2)

 

800
 

℃ / 125
 

MPa, (c1, c2)
 

850
 

℃ / 75
 

MPa, ( d1, d2)
 

850
 

℃ / 125
 

MPa
Fig. 6　 KAM

 

maps
 

of
 

the
 

corresponding
 

partitions
 

of
 

the
 

γ
 

and
 

B2
 

phases
 

in
 

the
 

creep-deformed
 

Ti-45Al-8Nb-2Cr-0. 2B
 

alloy
 

specimens[35] :
 

(a1, a2)
 

750
 

℃ / 200
 

MPa,
 

(b1, b2)
 

800
 

℃ / 125
 

MPa,
 

(c1, c2)
 

850
 

℃ / 75
 

MPa,
 

(d1, d2)
 

850
 

℃ / 125
 

MPa

需要指出的是, 热加工温度下 β / B2 相的变形机制与

服役温度下 B2 相的变形机制并不等同。 在热加工温度区

间, TiAl 合金中通常存在高温无序 β 相或 β+B2 共存组

织。 由于 β 相具有 bcc 结构和较多潜在滑移系, 且高温

下位错交滑移、 攀移、 动态回复和动态再结晶更容易发

生, 因此能够协调热变形过程中的应变集中并改善热加

工性能[11,
 

12] 。 而在冷却及后续服役过程中, 高温 β 相会

发生有序化形成 B2 相, 其位错运动受到反相畴界能、 晶

格摩擦力、 ωo 相析出物和界面约束限制, 因而通常表现

为弹性承载、 局部有限塑性或损伤敏感行为[24,
 

30,
 

37,
 

38] 。
只有当温度和应力达到一定阈值时, B2 相内才可能激活

<110>、 <111 >或< 001 >等位错滑移并参与局部应变协

调[29,
 

33,
 

35,36] 。 因此, 热加工阶段引入 β 相与服役阶段控

制残余 B2 相之间存在内在矛盾, 合金设计需在热加工性

和服役可靠性之间取得平衡。
4. 2　 析出相的钉扎效应

近年来, ωo 相在 B2 相内部的析出及其对变形的阻

碍作用成为了研究热点。 Kolb 等[37] 通过高温纳米压痕

技术研究了 Ti-44. 5Al-6. 25Nb-0. 8Mo-0. 1B 合金中 B2 相

及其衍生相在室温至 600
 

℃范围内的局部力学性能与变

形机制。 通过对压痕下方变形区的位错分析可以发现,
在室温和高温条件下, βo +ωo 复合相的塑性变形主要通

过 βo 相中<111>型位错滑移来实现。 值得注意的是, ωo

相纳米析出物即使在 600
 

℃高温下仍然是位错运动的有

效障碍, 如图 7 所示, 图中红色箭头指出了位错在 ωo

沉淀物周围发生弯曲的区域。 这一结果与 Morris 等[23]

和 Molénat 等[30] 的观察相一致, 说明 ωo 相纳米析出物

可作为 B2 相位错运动的有效障碍, 并持续限制其塑性

变形能力。

图 7　 Ti-44. 5Al-6. 25Nb-0. 8Mo-0. 1B 合金在 600
 

℃ 下压痕变形区

的 TEM 图像[37] : (a)
 

被 ωo 析出相钉扎的弓曲位错, ( b)
 

βo +ωo 复合相的暗场图像

Fig. 7　 TEM
 

images
 

of
 

the
 

indentation
 

deformation
 

zone
 

of
 

Ti-44. 5Al-

6. 25Nb-0. 8Mo-0. 1B
 

alloy
 

at
 

600
 

℃ [37] :
 

(a)
 

curved
 

disloca-
tions

 

pinned
 

by
 

ωo
 precipitates,

 

( b)
 

dark-field
 

image
 

of
 

the
 

βo +ωo
 composite

 

phase
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然而, B2 相内 ω 型纳米析出物对位错的钉扎作用表

现出显著的尺寸效应。 Molénat 等[38] 进一步地针对 TNM
合金中 ω 型析出物对 B2 相变形机制的影响进行了深入

研究, 结果如图 8 所示。 在塑性变形过程中, 这些纳米

析出物充当了位错运动的钉扎点。 值得注意的是, 位错

表现出明显的尺寸选择性钉扎特征, 即析出物的平均间

距仅为 15
 

nm, 但位错被尺寸较大的析出物所锚定, 测

得的有效钉扎间距为 34~ 45
 

nm。 尽管尺寸较小的析出物

可被位错切过, 但其高的数密度仍会增加位错在 B2 相中

的运动阻力。 这种由纳米析出物引入的附加阻力叠加在

金属间化合物固有的晶格摩擦力之上, 显著降低了位错

迁移率。 此外, 这些纳米析出物还会导致位错塞积的局

部集中, 这一现象被认为是诱发片层结构部分发生解理

断裂的潜在原因。

图 8　 TNM 合金原位变形实验期间 B2 相内滑移的位错 TEM 照片及钉扎点间距分布直方图[38] : ( a)
 

<111>位错的 TEM 明场像及

钉扎点间距分布直方图,
 

(b)
 

<100>位错的 TEM 明场像及钉扎点间距分布直方图

Fig. 8　 TEM
 

images
 

of
 

sliding
 

dislocations
 

in
 

the
 

B2
 

phase
 

and
 

histograms
 

of
 

pinning
 

point
 

spacing
 

during
 

in-situ
 

deformation
 

of
 

a
 

TNM
 

al-

loy[38] :
 

(a)
 

bright-field
 

TEM
 

image
 

of
 

<111>
 

dislocations
 

and
 

a
 

histogram
 

of
 

pinning
 

point
 

spacing,
 

(b)
 

bright-field
 

TEM
 

image
 

of
 

<100>
 

dislocations
 

and
 

a
 

histogram
 

of
 

pinning
 

point
 

spacing

4. 3　 晶粒尺寸、 微观组织约束与位置效应

除温度、 应力和析出相外, B2 相晶粒尺寸及其空间

分布同样会显著影响其变形行为。 总体来看, 粗大或连续

分布的 B2 相更容易在 B2 / γ 界面和片层团边界处引发应

力集中, 并为裂纹或孔洞形成提供连通路径[24,
 

39,
 

40] ; 而

细小、 离散分布的 B2 相则可能缩短局部滑移距离, 削弱

连续损伤路径, 并在一定条件下参与局部变形协调[41] 。
然而, 这种作用并非仅由尺寸决定, 还与 B2 相含量、 相

区连通性、 B2 / γ 硬度差以及其相对于 γ / α2 片层团的位置

密切相关[21,
 

30] 。 已有研究表明, 通过热处理获得细小片

层团并减少边界残余 B2 相, 可改善 TiAl 合金的室温拉伸

性能[42] ; 同时, B2 相的分布方式会影响裂纹扩展路径和

孔洞演化行为。 因此, 评价 B2 相对 TiAl 合金塑性和损伤

的影响时, 应将其尺寸、 分布、 连通性和局部力学相容性

作为耦合因素综合考虑。
上述尺寸、 连通性和局部约束效应, 在片层团内部

B2 相与片层团边界 B2 相的变形行为中表现得尤为明显。
Liang 等[36] 对比了蠕变后片层团内部 B2 相与片层团边界

B2 相的变形行为, 发现两者存在显著差异。 如图 9 所

示, 位于片层团内部的 B2 相被 α2 / γ 片层剧烈变形产生

的高应力集中所包围, 这种强烈的局部约束使其滑移系

易于被激活, 从而表现出较好的变形相容能力。 相反,
位于片层团边界的 B2 相(如图 9a 和 9b 中 S 框区域所

示), 由于其几何位置所受的约束较弱, 缺乏足以启动滑

移系的高应力驱动, 该区域更倾向于保持弹性变形。 这

种弹性特性导致其难以协调周围基体的变形, 从而在界

面处引发应力集中, 成为蠕变孔洞的优先形核点, 如

图 9c 所示。 由此可见, B2 相是否参与塑性变形并不只

取决于它的本征滑移能力, 还取决于它与周围片层组织

之间的应力传递和几何相容关系。
此外, Shi 等[43] 在高熵合金领域的研究为 TiAl 合金

提供了重要借鉴。 他们通过构筑多级异质层状结构, 诱

发了显著的异质变形诱导应力和长程背应力, 如图 10a
和 10b 所示。 在该约束场作用下, B2 相可激活超过 5 个

独立滑移系上的<111>型位错, 如图 10c 和 10d 所示。 这

一结果表明, 合理设计微观约束场可以有效释放 B2 相的

塑性潜力。 对于 TiAl 合金而言, γ / α2 片层团本身也构成

复杂的异质约束环境[3,
 

27,
 

44] 。 因此, 若能通过调控 γ / α2

片层团尺寸、 B2 相分布形态、 相界连通性和界面几何特

征, 增强局部应力传递和变形协调能力, 便有可能诱导
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图 9　 Ti-43Al-6Nb-1Mo-1Cr-0. 2B4 C 合金在 800
 

℃ / 300
 

MPa 蠕变 114. 4
 

h 后的显微组织分析[36] : (a)γ 相对应 KAM 图, ( b) B2 相对

应 KAM 图, (c)蠕变空洞的 SEM 照片

Fig. 9　 Microstructural
 

analysis
 

of
 

a
 

Ti-43Al-6Nb-1Mo-1Cr-0. 2B4 C
 

alloy
 

after
 

creep
 

at
 

800
 

℃ / 300
 

MPa
 

for
 

114. 4
 

h[36] :
 

(a)
 

KAM
 

map
 

corre-

sponding
 

to
 

the
 

γ
 

phase,
 

(b)
 

KAM
 

map
 

corresponding
 

to
 

the
 

B2
 

phase,
 

(c)
 

SEM
 

image
 

of
 

creep
 

cavities

图 10　 Al0. 7CoCrFeNi 高熵合金多级异质层状结构及变形行为[43] : ( a)
 

层状结构 SEM 照片, ( b)
 

图 10a 对应的 EBSD 相组成分析,
(c)

 

变形过程中 B2 相中位错的 TEM 照片, (d)
 

变形后 B2 相加权伯格斯矢量(WBV)图

Fig. 10　 Hierarchical
 

heterogeneous
 

lamellar
 

structure
 

and
 

deformation
 

behavior
 

of
 

the
 

Al0. 7CoCrFeNi
 

high-entropy
 

alloy[43] :
 

( a)
 

SEM
 

image
 

of
 

the
 

lamellar
 

structure,
 

(b)
 

EBSD
 

phase
 

constitution
 

analysis
 

corresponding
 

to
 

Fig. 10a,
 

( c)
 

TEM
 

image
 

of
 

dislocations
 

in
 

the
 

B2
 

phase
 

during
 

deformation,
 

(d)
 

weighted
 

burgers
 

vector
 

(WBV)
 

map
 

of
 

the
 

B2
 

phase
 

after
 

deformation

B2 相激活更多<111>超位错, 从而在提高高温抗蠕变性

能的同时, 避免或延缓连续 B2 相引起的室温脆性断裂。
4. 4　 TiAl合金中 B2相塑性激活策略

基于对上述 B2 相塑性变形制约机制的深入理解, 如

何通过微观组织调控, 特别是优化界面结构来激发 B2 相

的塑性变形能力, 已成为提升 TiAl 合金性能的关键途径。
近期, Zhou 等[45]在突破 TiAl 合金室温延展性与高温塑性

的平衡难题方面取得了重要进展。 通过向 Ti-46Al-5Nb 合

金中添加 Fe 元素, 促使富 Fe 的 B2 结构有序相, 即 β1 相

在 α2 / γ 界面处形核。 该 β1 相取代传统 α2 相, 并与 γ 相

共同构成新型“类珠光体全片层组织”, 即 β1 +γ 组织, 如

图 11a~11c 所示。 β1 / γ 界面存在显著的晶格失配和化学

非平衡状态, 成为高密度位错、 层错以及纳米孪晶的形核

源, 如图 11d 和 11e 所示。 在变形过程中, 界面和孪晶界

诱导高密度层错和超细变形纳米孪晶逐步构建三维纳米孪

晶网络, 可持续容纳高密度位错(图 11f 和 11g 所示)。
图 11h~11j 的结果显示, 随着 Fe 含量的增加, 合金室温抗

压强度提升至 2925
 

MPa, 压缩应变增至 36. 8%, 并在 950
 

℃
下表现出高达 97%的超高拉伸应变。 这一研究证明, 通过

合金化(如 Fe 添加)与界面工程调控, 可以充分释放 B2
相的塑性变形能力, 甚至将其转化为增强增韧的有利相,
这为破解 TiAl 合金强度-塑性矛盾难题提供了新的思路。
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图 11　 Ti-46Al-5Nb-xFe(TAN-xFe)合金显微组织特征与力学性能[45] : ( a ~ c)
 

TAN-xFe 合金显微组织的 SEM 照片, ( d ~ g)
 

TAN-
2. 8Fe 合金 β1 / γ 界面 TEM 照片, (h ~ j)

 

TAN-xFe 合金压缩和拉伸性能

Fig. 11　 Microstructural
 

characteristics
 

and
 

mechanical
 

properties
 

of
 

Ti-46Al-5Nb-xFe
 

(TAN-xFe)
 

alloys[45] :
 

(a~ c)
 

SEM
 

images
 

of
 

the
 

mi-
crostructures

 

of
 

TAN-xFe
 

alloys,
 

(d~ g)
 

TEM
 

images
 

of
 

the
 

β1 / γ
 

interfaces
 

in
 

the
 

TAN-2. 8Fe
 

alloy,
 

(h ~ j)
 

compressive
 

and
 

tensile
 

properties
 

of
 

TAN-xFe
 

alloys

4. 5　 B2相有序度与变形行为的跨体系对比分析

β→B2 有序化转变是影响 B2 相变形行为的重要因

素。 高温 β 相为无序 bcc 结构, Ti, Al 及 Nb, Mo, Cr 等
β 稳定元素在晶格中近似随机占位[25,

 

26] , 位错滑移过程

中不会产生明显的亚点阵错排, 因此在热加工温度下具

有较多潜在滑移系和较好的塑性协调能力。 相比之下,
冷却过程中形成的有序 B2 相具有明确的亚点阵占位特

征, 位错切过有序点阵时会破坏原子占位顺序并形成反

相畴界(antiphase
 

boundary, APB), 从而提高位错运动的

能量代价。 尤其是<111>超位错的运动对 APB 能和有序

度高度敏感, 当 B2 相有序度较高时, <111>滑移启动困

难, B2 相更容易表现为弹性承载、 局部受限滑移或裂纹

敏感行为; 而当有序度降低或局部成分偏离理想有序结

构时, <111>滑移能垒下降, B2 相更容易参与塑性协调。
因此, 不同合金体系中 B2 相位错类型和变形能力的差

异, 不仅取决于温度和应力状态, 还与有序度、 APB 能、
元素占位及析出行为密切相关[23,

 

29,
 

46,
 

47] 。
基于上述认识, 将 TiAl 合金中的 B2 相与其他 B2 化

合物进行对比, 有助于进一步理解有序度和成分差异对

滑移系选择的影响。 表 1 汇总了不同合金体系中 B2 相的

变形温度及主要伯格斯矢量类型。 对比分析表明, B2 相

的位错开动类型对温度具有显著的依赖性。 以 NiAl 为例,
其室温变形通常以<001>滑移为主, 而<110>和<111>滑移

往往需要在较高温度或超过脆韧转变温度后才能有效激

活[48-50] 。 这一现象与高有序度 B2 化合物中<111>超位错

运动所需克服的较高 APB 能密切相关。 相比之下,
FeAl、 YAg、 YCu、 DyCu、 CoTi 以及部分高熵合金中的

B2 相在室温下即可观察到<111>型位错或<001>与<111>
位错并存, 说明较低有序度或复杂成分占位可降低

<111>滑移的启动阻力[43,
 

48,
 

51-56] 。
TiAl 合金中的 B2 相表现出更复杂的滑移特征。 一方

面, 温度升高可显著提高 B2 相中多类型位错的激活能

力。 例如, Ti-42Al-6V-1Cr 合金在室温和 700
 

℃ 下主要观

察到<110>型位错, 而在 800
 

℃变形后则同时出现<111>、
<110>和<100>位错, 说明热激活能够降低有序 B2 结构中

的位错运动阻力[29] 。 另一方面, 合金成分和局部有序度

5501



中国材料进展 第 45 卷

表 1　 不同合金体系中 B2 相位错开动的温度以及伯格斯矢量类型

Table
 

1　 Dislocation
 

activation
 

temperature
 

and
 

Burgers
 

vector
 

type
 

of
 

the
 

B2
 

phase
 

in
 

different
 

alloy
 

systems

Alloy
 

system Deformation
 

temperature / ℃ Burgers
 

vector References

NiAl 25
Above

 

brittle-to-ductile
 

transition
 

temperature
<001>

<001>,
 

<110>,
 

<111>
[48]

[49,
 

50]

FeAl 25 <111> [51]

YAg,
 

YCu,
 

DyCu,
 

CoTi 25 <001>,
 

<111> [48,
 

52-56]

Al0. 7CoCrFeNi 25 <111> [43]

Al0. 5 NbTa0. 8 Ti1. 5 V0. 2 Zr 600 <111> [57]

Ti-22Al-23Nb-1Zr-1Mo 25 <111> [58]

Ti-22Al-25Nb 25 <111> [59]

Ti-42Al-6V-1Cr 25,
 

700
800

<110>
<001>,

 

<110>,
 

<111> [29]

Ti-44Al-2Mo 25 <001>,
 

<111> [23]

Ti-44. 5Al-6. 25Nb-0. 8Mo-0. 1B 25,
 

600 <111> [37]

Ti-43. 5Al-4Nb-1Mo-0. 1B 25 <001>,
 

<111> [30,
 

33,
 

38]

Ti-46Al-7Nb-0. 4W-0. 6Cr-0. 1B 25 <110> [34]

Ti-43Al-8Nb-0. 2W-0. 2B 800 <111> [60]

也会改变位错类型。 Ti-44Al-2Mo 合金中可观察到<001>和
<111>位错, 而 TNM 合金中的 βo / B2 相同样出现< 111>
和<001>位错, 但其运动常受到 ωo 相纳米析出物钉扎,
导致局部塞积和损伤敏感性增强[23,

 

30,
 

33,
 

38] 。 因此, TiAl
合金中 B2 相是否能够发生有效塑性变形, 是由有序度、
温度、 应力、 相析出状态和局部组织约束共同决定。

从独立滑移系数量来看, 若 B2 相仅依靠< 001 >滑

移, 则可提供的独立滑移系数量有限, 难以满足多晶体

协调塑性变形的要求; 而 < 111 > 型位错可在 { 110}、
{112}和{123}等多个滑移面上运动, 更有利于提供满足

von
 

Mises 准则所需的独立滑移系[27] 。 因此, 如何在 TiAl

合金中降低 B2 相<111>超位错的启动阻力, 是改善其局

部塑性协调能力的关键之一。 结合上述跨体系对比可以

认为, 降低 B2 相有序度、 调控 β 稳定元素占位、 抑制不

利 ωo 相析出以及优化相界约束状态, 均可能促进<111>
型位错的激活, 从而改善 B2 相的变形相容性。

值得注意的是, 当大量 Nb 原子加入并使合金体系逐

渐转向 Ti2 AlNb 合金时, B2 相的塑性变形能力明显增强。
Shao 等[59] 通过原位拉伸实验研究了 Ti-22Al-25Nb 合金中

B2 相的塑性变形机制, 发现 B2 相晶粒内部形成大量滑

移迹线, 并表现出单滑移、 多滑移和交滑移等多种滑移

模式(如图 12 所示)。 基于 EBSD 滑移迹线分析可知, 该

图 12　 Ti-22Al-25Nb 合金中 B2 相中滑移模式[59] : (a)
 

单滑移, (b)双滑移, (c)三滑移, (d ~ f)交滑移

Fig. 12　 Slip
 

modes
 

in
 

the
 

B2
 

phase
 

of
 

a
 

Ti-22Al-25Nb
 

alloy[59] :
 

(a)
 

single
 

slip,
 

(b)
 

double
 

slip,
 

(c)
 

triple
 

slip,
 

(d ~ f)
 

cross
 

slip
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合金中 B2 相可激活{ 110}、 { 112} 和{ 123} 滑移面上的

<111>型位错滑移。 与传统 TiAl 合金相比, Ti2 AlNb 合金

中较高 Nb 含量改变了 B2 相的稳定性和有序程度, 使其

更容易在室温下激活<111>型位错滑移并参与塑性变形。
这进一步说明, B2 相的变形行为具有显著的成分和有序

度依赖性。 对于 TiAl 合金而言, 通过合金化和组织调控

降低有序化带来的位错运动阻力, 是激活 B2 相塑性、 缓

解其脆性效应的重要思路。

5　 结　 语

尽管已有研究表明 TiAl 合金中的 B2 相在一定条件

下可激活<111>、 <110>和<001>等位错, 但其变形机制

研究仍存在若干关键问题。 首先, B2 相的本征脆性与表

观脆性仍需进一步区分。 其宏观脆性可能并非源于完全

不能滑移, 而是与 ωo 析出物钉扎、 位错局部塞积、 相区

连通性和界面应力集中密切相关。 其次, β→B2 有序化

程度、 APB 能和元素占位如何共同影响滑移系选择, 目

前仍缺乏定量认识。 第三, ωo 纳米析出物对 B2 相塑性

和损伤行为具有双重影响, 其强化作用与损伤敏感性之

间的关系仍需明确。 第四, B2 相晶粒尺寸、 空间分布对

位错塞积、 孔洞形核和裂纹扩展的影响尚未得到系统研

究。 第五, 热加工温度下高温 β 相的塑性协调作用与服

役温度下有序 B2 相的损伤敏感行为仍需进一步区分。
未来研究应围绕上述问题开展系统探究。 一方面,

应结合原子尺度表征、 第一性原理计算和原位变形实验,
建立 B2 相有序度、 反相畴界能与位错滑移行为之间的定

量关系。 另一方面, 应利用原位 TEM、 原位 SEM / EBSD
和高能同步辐射技术, 揭示不同温度、 应力和加载条件

下 B2 相由弹性承载向局部塑性协调或损伤敏感行为转变

的机制。 同时, 还需通过三维组织重构和局部应变分析,
明确 B2 相尺寸、 分布和连通性对裂纹扩展及孔洞演化的

影响。 最后, 应从合金设计和热处理调控角度出发, 在

利用高温 β 相改善热加工性和控制残余 B2 相保证服役可

靠性之间建立平衡。 通过这些研究, 有望进一步对 B2 相

构建从有序化、 位错滑移到损伤演化的跨尺度机制模型,
为高性能 TiAl 合金的组织设计提供依据。
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