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摘 要：Ti2AlNb 合金可以长时间在 650~750℃条件下工作，具有高比强度、良好的室温断裂韧性和良好的抗蠕变

性等，被认为是最具应用潜力的高温轻质金属材料。 为研究在不同热处理制度下 O相形核和长大过程，探索显微组织演化规

律和 O 相变体选择行为，采用包套轧制工艺作为加工方法，轧制材料名义成分为 Ti-22Al-24Nb-0.5Mo(原子分数，%)。通
过轧制得到厚度为 1 mm 的 Ti2AlNb 合金板材。 对轧制后板材进行固溶时效处理后，O 相大量析出；随着时效温度的提

高，O 相板条越来越粗大，同时 O 相析出量先增加后减少，在 930℃时 O 相析出体积分数达到最高，为 52%。 在该热处

理制度下 O 相形核析出方式既有界面不稳定形核也有感生形核，但是 O 相在晶界附近的形核析出方式更多倾向于感生
形核，界面不稳定形核得到的 O相数量上较少。 轧板在 1000℃固溶、815℃时效以及 920℃固溶、800℃时效这两种热处理
之后，得到的组织均为双态组织，轧制后的固溶时效过程基本没有对 O 相变体的析出造成影响。
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Precipitation Behavior of O-Phase in Ti2AlNb Alloy
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Abstract： Ti2AlNb alloys can operate for extended periods at temperatures between 650 and 750 ℃, offering high specific
strength, excellent room-temperature fracture toughness, and good creep resistance. These properties make Ti2AlNb alloys
one of the most promising lightweight metallic materials for high-temperature applications. The alloy sheets, with a final
thickness of 1 mm, were produced via a clad rolling process, employing a nominal composition of Ti-22Al-24Nb-0.5Mo
(at.%) as the rolling material. After the rolled sheets were subjected to solution aging treatment, a significant amount of
O-phase precipitated. As the aging temperature increases, the O-phase lamellae grow coarser, and the amount of
precipitated O-phase initially increases but then decreases. At 930 ℃ , the volume fraction of the precipitated O-phase
reaches its maximum value of 52%. Under this heat treatment regime, the nucleation mechanisms for O-phase precipitation
include both interfacial instability nucleation and induced nucleation. However, near grain boundaries, the O-phase tends to
nucleate and precipitate predominantly through induced nucleation, with fewer O-phase particles forming through interfacial
instability nucleation. Following solution treatment at 1 000 ℃ and aging at 815 ℃, as well as solution treatment at 920 ℃
and aging at 800 ℃, the resulting microstructures are bimodal. The solution aging process after rolling has little effect on
the precipitation of O-phase variants.
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基于金属间化合物的传统钛铝合金如 γ-TiAl
和 α-Ti3Al 合金具有优异的微观结构稳定性和良好
的高温性能，作为高温结构材料具有广阔的应用前
景。 然而，这些材料在室温情况下本质上是脆性的，
其在实际应用过程中会受到严重限制 [1-3]。 在 Ti3Al
合金中添加大量的 Nb 元素可获得具有斜方结构的
三元有序相， 被称为 Ti2AlNb 或者 O 相，O 相的存
在可以大大提高室温塑性、 拉伸强度和断裂韧性[4-6]。
与铁基和镍基高温合金相比较，Ti2AlNb 基合金密
度降低了约 40%，断裂韧性也更加优异。 Ti2AlNb基
合金在航空航天发动机中具有巨大的应用潜力，
在过去的几十年里吸引了全世界研究者的密切
关注 [7-9]。

Ti2AlNb 基合金中一般含有 3 种相： 体心立方
相(有序体心立方 B2相或无序体心立方 β相)、有序
斜方相(O相)和密排六方相(α2相)[10]。 一般来说，合
金的微观组织结构最终决定其力学性能 。 对于
Ti2AlNb 基合金来说，由于相组成复杂、显微组织形
态多样，其力学性能对显微组织尤其是 O 相的形貌
和尺寸非常敏感。 例如，片状 O相合金具有中等的
比强度和较高的抗蠕变能力，但塑性较差，而球状
或等轴 O相的合金具有良好的塑性和韧性，但强度
较低[11]。Ti2AlNb基合金目前已发展出 3种典型的显
微组织，包括等轴组织、双相组织和全片层 O 相组
织[12]。 在这 3种典型的显微组织中，Ti2AlNb 基合金
的片层 O相组织一般是现在 B2 单相区热变形或者
保温并在 B2+O两相区进行热处理得到。 斜方晶系的
O相和作为母相的 B2 相之间有一定的取向关系[6]，
即{001}O//{110}B2，<110>O//<111>B2。 这与钛合金的
情况类似， 在钛合金中也有众所周知的 Burgers 取
向关系，在钛合金中，当 α 相从 β 相析出时，两相满
足{0001}α//{110}β和 <1120>α//<111>β的取向关系，
根据晶体对称性，从单个 β 晶粒中析出的 α 相共有
12种变体[13]。 但是，12 种不同变体在常规条件下不
一定同时出现，并且变体选择效应以及遗传的 β 相
织构都会影响 α 相的织构强度和形貌，这对显微组
织的各向同性以及力学性能都有一定影响。 与 β相
向 α 相的转变类似，Ti2AlNb 基合金从 B2 相向 O
相的转变也满足特定的取向关系，并且 O 相在理论
上有 12种不同变体[14-15]。

之前关于钛合金中 α 变体选择已经有学者进
行了研究，可为 Ti2AlNb 基合金中 O 相的变体选择
提供指导。 晶粒内 α 相的选择主要受母体 β 晶粒
中晶格缺陷的异质形核影响， 如位错和孪晶界 [16]。
Furuhara和 Maki提出，正是位错应变场对转化应变

的有效调节导致了变体选择效应，α/β 边界上的最
大失配方向几乎平行于位错的伯格斯矢量。Lei等[17]

发现 TC21合金中在 α+β相区固溶处理后， 不同取
向的 β 晶粒在空冷下产生了 12 种具有相同织构类
型的变体，并相互交织形成网篮组织。 在炉冷后，产
生典型的相互关联的 3个变体簇表明存在很强的变
体选择。 Ma 等[18]研究了激光立体成形技术制备的
Ti-6Al-4V 合金在不同区域相同取向的 β 晶粒中 α
相的变体选择， 所有 12 种 α 相变体都能在 β 晶粒
中析出，但由于不同区域的冷却速度不同，部分变体
的析出量与理论值不同。Davies[19]发现 TimetalⓇ834
钛合金中网篮组织变体的取向更加分散， 而魏德曼
组织中变体的取向具有明显的偏好倾向。显然，β相
的取向和 α相的变体选择明显影响 α相的织构。

对于 Ti2AlNb 基合金， 已经知道晶粒内析出的
O 相与母体 B2 相晶粒之间存在特定的取向关系。
轧制后热处理过程中 O 相的析出行为以及热处理
对 O相变体选择的影响暂时还不清楚，但是可以肯
定的是，斜方晶系 O 相的析出以及变体选择效应将
对显微组织的均匀性和力学性能产生影响。 目前关
于这一问题的相关报道不多， 因此本文主要关注热
轧后典型 Ti2AlNb基合金晶内 O相析出特征以及相
关的变体选择， 为了解 Ti2AlNb 基合金板材提供理
论依据和技术支撑。

1 实验材料与方法

实验采用名义成分为 Ti-22Al-24Nb-0.5Mo(原
子分数，%)的轧制合金板材作为实验材料。 合金成
分如表 1 所示。 轧制板材在 1 100℃下通过包套轧
制得到，轧制过程总共 4 个道次，每道次结束后回
炉保温 10 min 以保证轧制时的温度，最终得到厚
度为 1 mm 的板材 。 轧制后的组织如图 1 所示 。
Ti2AlNb 合金的典型微观结构包括 B2 相、O 相和 α2

相，在背散射电子模式中，黑色区域代表 α2相，灰色
区域代表 O相，白色区域代表基体 B2相。可见轧制
完成后的组织主要有晶界等轴状 α2相、晶粒内部短
棒状 α2相以及纳米级 O 相，作为基体的 B2 相晶粒
较大，沿着横向伸长。通过金相法和差示扫描量热法
(DSC) 可以确定该成分 Ti2AlNb 合金的相变点，DSC
实验结果如图 2所示， 可以看到其中 Ti2AlNb 合金的
B2单相区转变温度为 1 070℃。

表1 Ti2AlNb合金化学成分
Tab.1 Chemical composition of Ti2AlNb

(mass fraction/%)
Element Ti Al Nb Mo

Content Bal. 9.32 40.77 0.88
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通过线切割在轧制板材的轧制方向(rolling direc-
tion, RD)和横向(transeverse direction, TD)取样，得到
RD 10mm×TD 5mm的样品若干个。 了解B2单相中
析出 O 相的过程、O 相长大及组织演化具有重要意
义，而在 B2单相区保温后以较快的冷却速率冷却可
使 O相析出较多。为了研究固溶时效过程中 O相的
析出行为，设计了如下热处理实验：轧制态样品先
在 1 080℃固溶处理 15 min，随后水淬冷却至室温，
再于 900、930、950、960 ℃时效 30 min 后水淬保留
其组织。 同时还选择了两种热处理制度，分别是在
两相区和三相区固溶，得到不同的固溶组织，随后
在较低温度下时效处理， 用于研究热处理过程中 O
相变体选择效应以及 O相相变过程：一种热处理制
度为在 1 000℃下固溶处理 2 h 后水淬 ， 随后在
815 ℃时效保温 12 h 后随炉冷却； 另一种热处理
制度为在 920 ℃下固溶处理 2 h 后水淬， 随后在
800℃时效保温 24 h后随炉冷却。为了更好地观察显
微组织演变和相变的变化，将采用常规金相技术制
备得到的 10 mm×5 mm 的样品在不同目数的金相砂
纸上打磨(80#、240#、600#、1000#、1500#、2000#)，磨
至 2000# 后进行电解抛光，电解液成分为：甲醇 、
正丁醇、高氯酸，体积分数分别为 60%、35%和 5%。
电解液温度保持在 0℃以下，电压为 35 V，电解时

间为 15 s。 电解抛后的样品进行扫描电镜(scanning
electronmicroscope, SEM)和电子背散射衍射(electron
back scatter diffraction, EBSD)分析，扫描电镜主要
进行形貌观察，电子背散射衍射主要进行取向分析。
本文所使用的扫描电镜型号为 Tescan Clara GMH，
使用 Tescan 场发射扫描电镜附带的牛津 C Nano
EBSD探头对合金进行取向分析。

2 实验结果及讨论

2.1 B2固溶时效过程中 O相析出行为
图 3为通过如前所述的热处理方法处理轧制后

的 Ti2AlNb 板材所得到的 SEM显微组织图，就像热
处理制度设计意图那样， 在该制度下获得固溶态的
B2相单相组织后于不同温度下时效，O相在晶界以
及晶粒内部均有大量析出。 Muraleedharan 等[20]对成
分为 Ti-24Al-15Nb 的合金在不同相区保温处理，然
后对不同冷却速度得到的相析出行为以及在不同相
区固溶处理后再时效处理的相析出行为分别进行了
较为系统的研究， 认为在炉冷等类似的冷却速度较
慢的情况下， 过冷度相对较小同时过冷度的变化较
为缓慢，有利于让合金的状态趋近于达到平衡态，
所以在随炉冷却过程中 O 相的析出行为具有一定
的选择性， 即会优先在能量较高的晶界处析出。 此
外，关于在冷却速度较慢状态下的相析出行为，学者
们在关于钢的研究中也有相似结论。 而 Franetovic
等 [21]在研究 Ag-In 合金中的相变行为时发现 ，在
快速冷却过程中，组织中更容易生成空位、位错甚
至堆垛层错等缺陷， 这些缺陷将成为新相的形核
点位， 从而导致固溶体 α 相向 δ 相的转变更容易
发生。

因此在水冷等快速冷却的条件下， 固溶态合金
将会达到过饱和状态， 就如所选择的热处理制度得
到固溶态 B2单相组织后， 在不同温度保温时，O相
会大量析出，如图 3所示。 可以看到，在900~960℃保
温 30 min 后，O 相不仅在晶界以及晶界附近有析

图 2 Ti2AlNb 合金轧板升温过程中的 DSC 曲线
Fig.2 DSC curves of Ti2AlNb alloy rolled plates during the

warming process

图 1 1 100℃轧制后的板材显微组织：(a)低倍；(b)高倍
Fig.1 Microstructure of the plate after rolling at 1 100℃: (a) low magnification; (b) high magnification
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出，在基体内部也有大量的 O相析出。 从图 3a 和 e
中可以观察到，由于 900℃位于 B2+O的两相区内，
因此晶界处也基本都是 O 相析出， 基本上没有 α2

相。 从图 3b~d, f~h中可以发现，由于 930℃接近两
相区和三相区的相变点，950 和 960℃都是位于三
相区内，此时虽然 O 相在晶界处也有析出，晶界处
同样也能看到比较明显的黑色 α2相， 同时 O 相会
在晶界附近以及基体内部大量析出；随着温度的提
高，晶界附近的 O板条会变得越来越粗大。 对比图
3a 和 e 及图 3b 和 f可以发现，在 B2 单相区水淬然
后在 900℃保温 30 min 后， 所得到 O 相的平均尺
寸略小于在 930 ℃条件下得到的 O 相的，并且在
图3e 和 f 中可以观察到在晶界与晶内都有 O相的
析出， 这是因为选择的 900、930℃时效温度都是在
B2+O两相区内，距离 B2+O两相区与B2+O+α2三相
区的相变转变温度(大概 940~950 ℃)较远，过冷度
相对比较大， 可以促使 O 相在晶界与晶内同时形
核。在此将晶界处析出的 O相命名为 OGB，同时可以
看到在晶界附近有 O 相小板条垂直于或者以一定
夹角沿着 OGB形核的同时朝着晶内长大， 称这种 O
相为 OLGB。 从图 3c 和 g 可以观察到，在 B2 单相区
水淬随后在 950℃时效 30 min 后，O 相在部分晶界
处呈现圆点的形状析出，这是因为晶界处于两个取向
不同的 B2 相晶粒之间，是原子错排的过渡区，因而
晶界处更容易聚集空位和杂质等缺陷， 能量较高，故
易于 O相形核。并且图 3c和 d显示出，此时在晶界处
已经有很多 α2相析出，这可以说明 B2+O两相区和

B2+O+α2三相区的转变温度在 940~950℃之间，这
与前面 DSC的实验结果相吻合。 在图 3中体现出晶
界、晶内的 O相析出没有明显的选择性，这是因为此
时过饱和固溶态 Ti-22Al-25Nb 合金晶内也聚集了
大量缺陷，与晶界同样属于高能量区域，在一定的过
冷度条件下便同样会析出 O 相， 并且过冷度越大，
驱动力越大，析出的 O相体积分数就越多。

由于析出相密集且比较细小， 通过 Image-Pro
Plus软件统计了析出相的体积分数， 结果如图 4 所
示，随着温度升高，O相析出量先是增加，随后减少。
900~930℃时 O相体积分数是增加的， 因为此时的
温度都位于两相区内，提高温度会增加过冷度，使
得O相析出的驱动力变大， 因此有利于析出 O 相；
930℃保温时 O相析出体积分数最高，达到了 52%；

图 4 B2 单相固溶后在不同温度保温 30 min 后 O 相析出体
积分数

Fig.4 The volume fraction of the O-phase that precipitated after
the B2 single-phase solid solution held at different temperatures

for 30 min

图 3 固溶态基体 B2 相在不同温度时效保温 30 min 后显微组织：(a, e) 900℃; (b, f) 930℃; (c, g) 950℃; (d, h) 960℃
Fig.3 Microstructures of the solid solution matrix B2 phase after aging and holding at different temperatures for 30 min: (a, e) 900℃,

(b, f) 930℃, (c, g) 950℃, (d, h) 960℃
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图 5 固溶态基体 B2 相在 900℃保温不同时间后的显微组织：(a, c) 5 min；(b, d) 30 min
Fig.5 Microstructures of the solid solution matrix B2 phase after holding at 900℃ for different durations: (a, c) 5 min; (b, d) 30 min

当温度进一步提高到 950℃时，O 相析出开始明显
降低，因为此时温度已经位于三相区的区间内，O
相和 B2 相会部分转变为 α2相， 所以 O 相析出减
少；到 960℃时 O相析出量达到最低，只有33%。

由于 O相会在短时间内大量析出， 因此选择 2
个样品先在 1 080℃保温 15 min 后水淬， 再分别在
900℃保温 5 和 30 min 后水淬，通过对比，分析保
温时间对 O相析出的影响。 获得 SEM显微组织如
图 5 所示。 从图 5a 和 c 中可以看出，在 5 min 时效
处理后，O相在晶界旁边呈现出相对较大的 O 相板
条，而在晶粒内部则析出了细小的针状 O 相；随着
时效时间延长，如图 5b 和 d 所示，无论是在晶界附
近还是在晶粒内部析出的 O相都明显增多，并且尺
寸也有所增加，30 min 的保温时间更长， 留给 O 相
长大的时间也更长，故 O相尺寸略大一些。 该热处
理下 B2晶粒内部析出的 O相形貌细小， 两种制度
得到相组织的共同点是析出的 O相都和 B2 相保持
一定的 Burgers取向关系， 并且 O相呈现雪花状析
出。 之前已有学者 [6,20]对 Ti-28.5Al-13Nb 中有关 α2

相析出 A+、B+、C+、A-、B-、C 6 种变体现象做了研
究，发现其中各变体之间最小的夹角为 30°，同号变

体间的夹角为 60°，同名异号变体间的夹角为 90°。
Ti2AlNb 合金性能会受到 O 相的分布、 排列及

形貌的较大影响，但有关 O 相形核与长大机制等缺
乏深入研究。 因此，本文参考近 β 钛合金的 αWGB和
αGB的形核与长大机制，来讨论本合金中出现的一些
情况。 根据 Su等[22]对 β钛合金的研究，总结出两种
形核与长大机制：感生形核与界面不稳定形核。感生
形核的过程如下： 首先，αGB在 β 晶粒的边界处形
核；随后，αGB开始生长，直至 α 相完全包围 β 晶粒；
然后在 αGB表面新的 α相形核， 向 β晶粒内部生长
形成 αWGB，该过程可以分为 4 个部分，即：①αGB 形
核,②αGB生长，③αWGB形核，④αWGB生长。 而在界面
不稳定形核模型中， 认为 αWGB晶粒核与 αGB之间没
有边界； 且 αWGB晶粒中的晶格取向与 αGB晶粒的晶
格取向是相同的。 但是 2种模型之间也有一些共同
之处：(1)从 β 相到 α 相的相变都包括 4 个过程；(2)
αGB的形核以及生长过程是相同的，如图 6[22]。

EBSD技术可以得到析出相与基体相之间的取
向关系。 为了研究该固溶时效条件下的 O相形核析出
行为， 选取固溶态 B2单相组织在 930℃保温 30 min
后的试样， 选择在一处三角晶界分叉处进行 EBSD
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图 6 钛合金中 α 相形核及生长示意图：(a)感生形核；(b)界面不稳定形核[22]

Fig.6 Schematic illustration of the nucleation and growth of the α-phase when the Ti alloy was cooled from a β-phase field:
(a) sympathetic nucleation; (b) interface instability nucleation[22]

图 7 固溶态基体 B2 相在 930℃保温 30 min 后 EBSD 分析：(a) O 相 IPF图；(b) B2 相 IPF图；(c)部分析出 O 相变体和 B2 相的
极图

Fig.7 EBSD analysis of the solid solution matrix B2 phase after holding at 930℃ for 30 min: (a) IPF map of the O phase; (b) IPF map
of the B2 phase; (c) polar plots of the partially precipitated O phase variant and the B2 phase

实验。 根据 Burgers取向关系，O 相与 B2 相之间的
取向关系为(001)O//(110)B2，[110]O//[111]B2 ，在理想情
况下，单个 B2 相晶粒中应该可以同时析出 12 种不
同取向的 O相变体。 但是在实际晶体中，一般情况下
会由于各种原因致使 12种变体出现的概率不相同，
O相变体的选择在形核及长大阶段均会发生[22-23]。

图 7 为 Ti2AlNb 合金 B2 相固溶后在 930℃保
温 30 min 后水淬样品的 EBSD分析结果，以研究该
区域析出的 O相与基体 B2 相之间的取向关系以及
晶界析出 O相与晶界附近析出 O相的取向关系。其
中图 7a为表示 O相晶粒取向的 IPF(inverse pole fig-
ure)图，图 7b 为表示 B2相晶粒取向的 IPF 图，不同
颜色即表示不同晶体取向。 图 7c 则是析出 O 相与
基体 B2 相的极图，用于确定相互之间的取向关系。

在图 7a 中标出了不同 B2 相晶粒中析出的 O 相变
体种类，OG1、OG2和 OG3分别指在各个晶界处析出的
O 相；O1 是 OG1相晶界附近析出的 O 相，O4 和 O5
分别是在 OG2相和 OG3相晶界附近析出的 O相。 从
图 7a中可以直观地看出两种形核方式在一条晶界
上的 B2 相晶粒中同时出现， 从极图 7c 中可以判
断，其中 OG1极图的取向与 O1 的取向是一致的，同
时 O1、OG1 均与 b1 晶粒保持(001)O//(110)B2，[110]O//
[111]B2的 Burgers取向关系， 所以 O1 在 b1 晶粒中
的形核长大方式为界面不稳定形核。 同样的，O2 与
OG1的取向则并不一致， 但是 O2 与 b1 晶粒同样满
足 (001)O// (110)B2， [110]O//[111]B2 的 Burgers 取向关
系，因此 O2 相在 b1晶粒中的析出方式为感生形核。
这说明在 b1晶粒中 O 相的形核析出方式既有界面
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图 8 经过热处理后显微组织：(a~c) 1 000℃/2 h/WQ + 815℃/12 h/FC；(d~f) 920℃/2 h/WQ + 800℃/24 h/FC
Fig.8 Microstructures after heat treatment: (a~c) 1 000℃/2 h/WQ + 815℃/12 h/FC; (d~f) 920℃/2 h/WQ + 800℃/24 h/FC

不稳定形核也有感生形核。 从图 7c 中同样可以看
出 ，O3、O4、O5 分别与 b3、b2、b3 晶粒满足 (001)O//
(110)B2，[110]O//[111]B2的取向关系，但同时 O3、O4、
O5均分别与 OG1、OG2、OG3的晶体取向不相同， 这说
明 O3、O4、O5的形核析出方式都是感生形核。通过分
析 b2晶粒中析出的 O相变体， 可以看到不同变体均
与 b2 晶粒满足一定取向关系， 即 (001)O//(110)B2，
[110]O//[111]B2。因此可以说，在本文选择的固溶时效
热处理制度下 O 相形核析出机理以这两种方式进
行：即感生形核和界面不稳定形核。两种方式依然有
一些差别，B2 固溶时效的热处理制度下，O 相在晶
界附近的形核析出方式更多的倾向于感生形核，感生
形核的 O相数量较多，界面不稳定形核得到的 O相数
量上较少。
2.2 热处理过程中 O相变体选择及 O相相变

除了进行 B2 固溶时效的热处理外， 本文还选
择了两种热处理制度用于研究热处理过程中 O
相变体选择效应及 O 相的相变过程：一种热处理
制度是在 1 000℃下固溶处理 2 h 后水淬， 随后在
815℃时效保温 12 h后随炉冷却； 另一种热处理制
度为在 920℃下固溶处理 2 h后水淬， 随后在 800℃
时效保温 24 h后随炉冷却。

图 8为经过热处理后得到的显微组织图。 从图
8a~c 中可以看到， 由于该材料是在三相区固溶、两
相区时效处理得到的，组织特征为双态组织，组织
形貌与轧制结束后得到的组织类似，都是在晶界处
和晶粒内部充满了 α2 相，但不同的是由于经过长
时间时效处理，基体内析出了大量的针状 O相。 统计

针状 O 相的尺寸， 可以得知针状 O 相平均长度为
0.71 μm，平均宽度为 0.12 μm。 组织中析出的 α2相
是高温相，在低温时效下难以去除，所以在两相区长
时间时效后轧制过程和固溶过程生成的 α2相依旧
保留了下来。同时可以看出，B2晶粒内部分 α2相沿
着轧制方向伸长， 聚合形成条带结构。 与钛合金类
似，Ti2AlNb 基合金中铝含量较高，堆垛层错能普遍
较高，不连续动态再结晶(discontinuous dynamic re-
crystallization, DDRX)通常受到抑制。 因此，钛合金
和 Ti2AlNb 基合金的变形机制通常以单 BCC 相区
的动态回复(dynamic recovery, DRV)和连续动态再
结晶(continuous dynamic recrystallization, CDRX)为
主[14]。 条带结构由 DRV期间形成的子结构组成。 图
8d~f 是在 920 ℃固溶后又在 800 ℃时效之后得到
的显微组织图， 该热处理的固溶和时效都是在两相
区内进行的，组织特征也是双态组织。 由于是在两相
区热处理，相比于轧态和另一种热处理得到的组织，
无论是晶界处还是晶粒内部的 α2相，其数量明显减
少，尺寸也同样变小；晶界处的 α2相衬度变淡，表明
发生了向 O 相转变的相变； 同时晶粒内的 α2相周
围出现了明显的 rim-O 相；针状 O 相的尺寸相比于
另一种热处理后变大了，细小的板条 O相变粗、变长，
平均长度为 1.34 μm，平均宽度为 0.27 μm，原因在
于固溶处理温度更低和时效时间更长，让 O 相有充
足的时间长大。 时效温度升高，析出的二次 O 相数
量较少，说明次生的较细 O 相尺寸和体积分数可以
由时效处理控制。

根据晶体对称性，BCC 结构的晶体具有 6 个等
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图 9 Ti2AlNb 合金在 1 000℃固溶后 815℃时效处理的 EBSD 分析：(a) B2 相的{110}和 <111>极图；(b) O 相的{001}和 <110>
极图；(c) O 相的 <100>极图

Fig.9 EBSD analysis of the Ti2AlNb alloy treated with a solid solution at 1 000℃ followed by aging at 815℃: (a) {110} and <111>
polar plots of the B2 phase; (b) {001} and <110> polar plots of the O phase; (c) <100> polar plot of the O phase

效的{110}平面 ，每个{110}平面包含两个等效的
<111>方向。斜方晶系中每个{001}平面都有两个等
效的 <110>方向。 因此，理论上单个 BCC结构晶胞
中最多有 24 个斜方晶系变体， 但 B2 相是有序相，
具有超结构，根据 Banerjee[6]构建的 B2 相晶格结
构，由于具有不等价性，在 O 相析出过程中具有固
定平面关系的 4 个方向中有 2 个方向无法析出，故
只有 12种 O相会出现在 B2 相晶粒中。 一般来说，
轧制后形成的位错不仅可以协调塑性变形， 还会影
响 O相析出的变体选择，造成某些 O相变体更容易
析出。 一方面，O相形核阶段，析出的 O相于位错之间
会发生弹性相互作用；另一方面，在 O 相长大阶段，
位错对于 O相析出的惯习面取向有很大影响，所以理
论上来说，位错对于 O相变体选择有重大影响。

对于在 1 000℃下固溶随后又在 815℃进行时
效的试样，选择在其中一个 B2 相晶粒内进行 EBSD
分析，所得极图如图 9 所示。 图 9a 是 B2 相晶粒的
{110}和 <111> 极图，由于 BCC 结构的晶胞总共有
六个等效的{110}平面，所以图 9a 中{110}极图的六
个极点说明该分析区域位于单个 B2 晶粒中。 同时
由于 O 相是有序正交结构，其晶格常数 a，b，c 互不
相等，O相晶胞中只有一个等效的{001}平面和一个
<100>方向。 如图 9b所示，O相的{001}极图和<110>
极图与 B2 相极图的极点位置相对应， 这表明所有
O 相均和 B2 相保持 Burgers 取向关系。 图 9c 是 O
相的 <100> 极图，可以看到，极图中极点一般都集
中在 3个位置，但是把极图放大后可以发现，每个位
置都有多个可识别的极焦点， 总共约有 11 个极焦
点， 也就是说单个 B2 相晶粒内沉淀的所有 O相中

总共有 11 种变体。 同样， 对在 920℃下固溶又在
800℃时效的试样做一样的处理， 得到的 EBSD 分
析区域的极图如图 10 所示。 图 10a 和 b 分别是 B2
相晶粒的{110}、<111> 极图和 O 相的{001}、<110>
极图，两者之间满足 Burgers取向关系。 从图 10c中
能看到，O 相的 <100> 极图中极点同样聚集在 3 个
位置，放大之后可以看出每个位置都有 4个极焦点，
总共有 12 个极焦点，这表明在单个 B2 相晶粒中就
可以析出所有的 12 种 O 相变体。 因此轧制后的固
溶时效过程基本没有对 O 相变体的析出造成影响，
O相析出没有发生强的变体选择效应。

目前关于 rim-O相的形成有很多讨论， 但具体
的形成机制尚不明确。 一般认为 rim-O 是通过 B2
和 α2相的包析反应形成。 由于 B2 相和 α2相的 Nb
元素含量差异较大，B2 相的 Nb 元素含量高而 Al
元素含量低，α2相则是完全相反， 在扩散过程中 B2
相的 Nb 元素向 α2相扩散，α2相中 Al 元素向 B2 扩
散，在低温时，两相之间的扩散速度比较慢，在 B2
相和 α2相之前会生成阻碍扩散的 rim-O相。 并且 O
相的 Ti、Nb、Al 元素含量都介于 B2 相和 α2 相之
间，B2相和 α2相的界面就是 O相理想的形核点位，
所以从化学成分上也可以理解 rim-O 相在 B2/α2相
界面处形核而不是在 α2相内部[24]。图 11是 Ti2AlNb
合金轧板在 1 000℃固溶 815℃时效处理后的 EB-
SD分析结果，从图 11a 中可以看到在 B2 晶粒区域
的右侧存在有 α2相边缘生成的 O相， 推测这是由包
析反应生成的 rim-O相。 从图 10b的 IPF图中可以看
出，对于指定的 α2相外侧的 rim-O相的取向是一致
且均匀的。 通过图 11右上角的极图分析可以看出，O
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图 11 Ti2AlNb 合金在 1 000℃固溶与 815℃时效处理后的 O 相相变：(a)相图及 PF图；(b) IPF及 PF图
Fig.11 O-phase phase transformation of the Ti2AlNb alloy after solid solution treatment at 1 000℃ and aging at 815℃: (a) phase map

and PF map; (b) IPF and PF maps

图 10 Ti2AlNb 合金在 920℃固溶后 800℃时效处理的 EBSD 分析：(a) B2 相的{110}和 <111>极图；(b) O相的{001}和 <110>
极图；(c) O 相的 <100>极图

Fig.10 EBSD analysis of the Ti2AlNb alloy treated with a solid solution at 920℃ followed by aging at 800℃: (a) {110} and <111>
polar plots of the B2 phase; (b) {001} and <110> polar plots of the O phase; (c) <100> polar plot of the O phase

相与 α2相满足{001}O//{0001}α2，<110>O//<1120>α2取向
关系；同时 O 相与基体 B2 相满足{001}O//{110}B2，
<110>O//<111>B2的取向关系， 所以从极图的角度可
以判断此处确实发生了 B2+α2→O包析反应， 生成
rim-O相。 图 11中还能看到 O相的其他相变方式，
如右下角所示，从 B2相基体中直接析出 O相；或者

如图中左侧所示，O 相与 α2相保持取向关系一致，
却和基体 B2 相取向关系不同，这表明 O 相从 α2相
中析出得到。图 12是 Ti2AlNb合金轧板在 920℃固
溶以及 800℃时效处理后的 EBSD 分析结果，同样
可以找到 O 相的三类形成方式， 即 B2→O、α2→O
和 B2+α2→O 3 类，与图 10 的结果一致。 这说明在
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图 12 Ti2AlNb 合金在 920℃固溶与 800℃时效处理后的 O 相相变：(a)相图及 PF图；(b) IPF及 PF图
Fig.12 O-phase phase transformation of the Ti2AlNb alloy after solid solution treatment at 920℃ and aging at 800℃: (a) phase map

and PF map; (b) IPF and PF maps

轧制过后的固溶时效过程中，目前已知的 3 类 O 相
形成机制都有所体现。

3 结论

(1)Ti2AlNb合金轧板在不同温度保温时，O相不
仅在晶界以及晶界附近析出， 在基体内部也有大量
析出；随着时效温度提高，晶界附近的 O 相板条粗
化程度加剧， 同时 O 相析出量先增加随后减少，
930℃时 O相析出体积分数达到最高，为 52%。

(2)固溶时效热处理制度下 O相形核析出方式既
有界面不稳定形核也有感生形核。 但在该热处理条
件下，O 相在晶界附近的形核析出方式更多的倾向
于感生形核，感生形核的 O 相数量较多，界面不稳
定形核得到的 O相数量上较少。

(3)Ti2AlNb 合金轧板在两相区和三相区固溶处
理并在较低的温度下时效处理之后， 得到的组织均
为双态组织，组织形貌与轧制态组织类似，但是基体
内析出了大量的针状 O相； 热处理后 12 种 O相变
体基本都有所体现， 轧制后的固溶时效过程基本没
有对 O相变体的析出造成影响，O 相析出没有发生

强的变体选择效应。
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