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热处理对超细晶 Ti­55511 近 β钛合金 

显微组织和力学性能的影响 

李 超，张晓泳，李志友，周科朝 

(中南大学 粉末冶金国家重点实验室，长沙  410083) 

摘 要：采用热轧制备晶粒尺寸为 0.1~0.5  μm的超细晶 Ti­55511 近 β 钛合金，利用 SEM和 TEM等研究热处理 

工艺对超细晶合金显微组织和力学性能的影响。结果表明，在 350~650℃的温度条件下，合金强度和硬度随温度 

的升高呈现先增高后降低的趋势，在 450 ℃时达到峰值强度 1486.09 MPa；在 450 ℃退火时，随着退火时间的延 

长，合金强度首先急剧上升至 1536  MPa后趋于稳定，伸长率呈现先增加后下降的趋势；合金在退火过程中主要 

经历动态回复过程，未发生明显的粗化长大现象，晶粒尺寸均小于 1 μm。动态回复过程在消除加工硬化的同时促 

进了晶界/相界的稳定化，增强细晶强化作用；退火过程中发生 α→α2 和 β→ω→α相变过程，第二相粒子弥散强化 

效应增强。但是当第二相粒子尺寸增大至一定程度时，会显著降低合金的塑性。退火过程中合金力学性能的变化 

与强化机制的作用有关。 
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Effect of heat treatment on microstructure and mechanical 
properties of ultra­fine grained Ti­55511 near β titanium alloy 

LI Chao, ZHANG Xiao­yong, LI Zhi­you, ZHOU Ke­chao 

(State Key Laboratory of Powder Metallurgy, Central South University, Changsha 410083, China) 

Abstract: The ultra­fine grained (UFG) Ti­55511 near β titanium alloy with grain size of 0.1−0.5 μm was prepared by hot 
rolling.  The  effects  of  heat  treatment  on  the microstructure  and mechanical  properties were  investigated  by  SEM  and 
TEM. The results indicate that both the strength and hardness of the alloy increase firstly and then reduce with increasing 

the heat treatment temperature from 350 ℃ to 650 ℃. The peak strength of 1486.09 MPa appears at 450℃. The strength 
dramatically reaches 1536 MPa and then becomes stable with prolonging the holding time when heat­treated at 450 ℃. 

While the maximum elongation increases firstly and then decreases. During the annealing process the dynamic recovery 
occurs in the alloy and the grain size remains smaller than 1 μm. The dynamic recovery stimulates the grain refinement 

effect by eliminating the hardening process and improves the stability of the grain boundary/phase boundary. The phase 
transitions  of  α→α2  and  β→ω→α  enhance  the  second  phase  particle  dispersion  effect  during  the  annealing  process. 
However,  the ductility of  alloy  significantly decreases when  the second phase particles  grow up to  a  certain size. The 
mechanical property evolution during annealing process is mainly related to the effect of strengthening mechanisms. 
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以  Ti­55511(Ti­5Al­5Mo­5V­1Cr­1Fe)、Ti­1023 
(Ti­10V­2Fe­3Al)等为典型代表的高强韧近β钛合金具 

有 β 相线低、加工变形性好、整体近净成形容易等优 

点，并且容易实现不同强度和韧性等指标的匹配性调 

基金项目：国家自然科学基金委员会创新研究群体科学基金资助项目(51021063)；中央高校基本科研业务费前沿研究计划(2009QZZD007)；湖南省 

研究生科研创新项目(CX2012B044) 
收稿日期：2013­06­20；修订日期：2013­11­27 
通信作者：张晓泳，副研究员，博士；电话：0731­88836264；E­mail：zhangxiaoyong@csu.edu.cn



中国有色金属学报  2014 年 5 月 1252 

控，获得优异的综合力学性能 [1−5] 。因此，作为一类高 

性能轻质高强结构材料，近 β钛合金不但在航空领域 

受到重视，如已大量用于制作美国波音 B787、欧洲空 

客  A380 先进客机的起落架、机翼等关键部位承力构 

件 [6−7] ，而且在汽车、船舰以及体育休闲等领域也有广 

阔的应用前景。 

晶粒细化是提高钛合金性能的重要手段之一 [8] 。 

具有 0.2~0.5 μm晶粒尺寸的超细晶 Ti­6Al­4V合金的 

室温抗拉强度达到约 1300 MPa，较 2~8 μm晶粒尺寸 

的合金提高约 30% [9] 。等径角挤压(ECAP) [10] 、高速扭 

转(HTP) [11] 、 轧制 [12] 和换向锻造 [13] 等大塑性变形(SPD) 
技术是制备超细晶钛合金的重要手段。SPD实现钛合 

金细晶化对变形条件要求十分苛刻，往往需要在高应 

变量 (真应变≥2)和较低变形温度(≤550  ℃)下进 

行 [13] 。这对合金的低温成型性能提出了较高的要求， 

即使冷成型性较好的纯 Ti 也需要在 400~600 ℃的温 

度条件下才可实现 SPD晶粒超细化 [14] 。 由于近 β钛合 

金含有临界于 α+β两相钛合金和亚稳定 β钛合金之间 

的合金元素浓度 [15] ，在  250~500  ℃区间内会发生 
β→ω→α和 β→α等复杂相变 [16] ， 因此， 在低于 550℃ 

条件下变形时合金抗力高(≥1000  MPa)，难以通过 
SPD方法实现晶粒超细化。然而，针对近 β钛合金在 

变形过程中的组织演变特性，有可能借助变形前组织 

状态的调控，降低 SPD方法的苛刻要求，实现近 β钛 

合金的晶粒超细化。 LI等 [17] 在研究 Ti­55511近 β钛合 

金热变形行为时，初始坯料中预置体积分数约 50%、 

长 2.5 μm、宽 0.2 μm的针片状 α相，然后借助于热压 

缩手段，在 700~750℃获得了晶粒尺寸 0.2~0.8 μm的 

超细晶。但是，围绕这种近 β合金超细晶热处理过程 

中组织演变与力学性能相关性领域的研究尚属空白。 

国内外针对近 β 钛合金的热处理主要集中在采用 

近 β锻造或 α+β两相区锻造制备的晶粒尺寸 3~20 μm 
的显微组织。以 Ti­55511合金为例 [18] ，其典型的热处 

理工艺如下： Tβ−(20~50)固溶、 1~1.5  h+炉冷至 
Tβ−(80~120)、1~3 h+空冷至室温+300~650℃、2~6 h。 

经过热处理调控获得的显微组织中包含体积分数 约 
30%~40%的球状 α相、 约 10%粗片状 α相和约 10%细 

针状 α相。其中，球状 α相提高合金强度和塑性、粗 

片状 α相提高合金的断裂韧性、细针状 α相进一步提 

高合金强度。经热处理调控后，Ti­55511 近 β 钛合金 

抗 拉 强 度 可达  1080~1280  MPa ， KIC  达  55~75 
(MPa∙m 1/2 )，合金强度和韧性的综合匹配性较好 [19] 。 

然而，在采用 SPD方式制备的超细晶组织中，存 

在较高的残余应力和畸变能，采用上述常规热处理条 

件会显著增大晶粒尺寸、降低细晶化效果。因此，必 

须在保证合金超细晶特征的前提下设计一种新的强韧 

化热处理工艺。大量研究表明，超细晶钛合金的热处 

理多采用 200~600℃低温单级退火工艺进行。 LI等 [17] 

对 Ti­25Nb­3Zr­3Mo­2Sn 亚稳定性 β 钛合金超细晶热 

稳定性的研究发现，采用 400~600℃的单级退火时， 

利用回复和第二相弥散析出作用，在不改变合金超细 

晶特征的前提下，降低位错/缺陷密度、提高亚晶/晶 

粒稳定性，提高合金热稳定性和力学性能。另外，受 

较高残余应力和高畸变能的影响，超细晶钛合金在低 

温退火过程中还可能出现一系列特殊的相变过程。 XU 
等 [10] 对 Ti67.4Nb24.6Zr5Sn3(TNZS，摩尔分数，%)β型钛 

合金超细晶的研究中发现，在  ECAP  过程中出现了 
β→α″应力诱导马氏体相变， 在后续受热时效的过程中 

会进一步发生 α″→β的逆向转变。 然而， 针对 Ti­55511 
等高强韧近 β 钛合金体系超细晶组织热处理组织演变 

和相变领域，国内外报道很少。因此，开展近 β 钛合 

金超细晶组织的热处理研究具有重要的理论价值。 

综上所述，本文作者采用与压缩变形受力状态最 

接近的 SPD轧制变形手段， 通过调控变形前初始组织 

特征制备 Ti­55511超细晶板材。在获得超细晶板材的 

基础上，采用 SEM和 TEM显微分析方法，研究热处 

理过程中超细晶板材相变和显微形貌演变。通过对组 

织演变与力学性能相关性的分析，揭示超细晶的热处 

理强韧化机理，为超细晶板材显微组织和力学性能的 

调控提供技术指导。 

1  实验 

本研究采用由湖南湘投金天钛业科技有限公司提 

供的  Ti­5Al­5Mo­5V­1Cr­1Fe 合金锻棒(见图  1)， 

图 1  Ti­55511合金原始锻棒的 SEM像 

Fig. 1  SEM image of received Ti­55511 billet
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化学成分(质量分数，%)为 5.75Al、5.42Mo、4.48V、 
0.75Cr、1.2Fe，杂质总含量小于 0.3，其余为 Ti，β转 

变温度为(875±5)℃。合金抗拉强度为 1080 MPa，伸 

长率为 11%。 
LI 等 [17] 研究表明，含体积分数为  50%~60%的细 

针 α相(宽度 0.1~0.5 μm、长度 1~5 μm)的 Ti合金经真 

应变 0.7的热压缩变形后， 得到晶粒尺寸小于 1 μm的 

超细晶组织。本研究中，采用 920℃、1 h 固溶处理+ 
水冷至室温+700℃时效的热处理制度， 获得上述类似 

的初始组织，进而进行超细晶的热轧制备。在 LO500 
轧机上进行热轧，经 2道次轧制成 3  mm薄板，其中 

第 1道次变形量为 50%、第 2道次变形量为 40%。轧 

制完成后直接水冷至室温以保留变形组织，沿板材轧 

制方向取样，在氩气氛保护管式电阻炉中进行热处理 

实验，热处理温度为  350~650  ℃，保温时间为  0.5~ 
32 h。 

拉伸实验在  Instron8802 型力学试验机上进行。 
HRC硬度测试在华银200HRS−150型数显洛氏硬度计 

上进行，载荷为 1470  N，保压时间为 5  s。显微组织 

观察在 NOVATM  Nano  SEM  230型扫描电子显微镜 

观上进行， 腐蚀液配方如下： 1.5 mL HF， 3 mL HNO3， 

100 mL H2O。TEM分析在 JEM−2100F型投射电子显 

微镜上进行，加速电压为 200  kV。TEM 样品制备方 

法如下：用钼线切割机切取厚度为 0.3  mm 的薄片， 

经金相砂纸减薄至 80 μm 后冲成 d 3 mm 的小圆片， 

然后用 TENUPOL−5 型双喷电解减薄仪减薄至穿孔。 

双喷减薄液配方为  600  mL  CH3OH、 350  mL 
CH3(CH2)3OH、50 mL HClO4。双喷减薄时仪器电压为 
22 V，电流为 60~80 mA，温度为−30~ −35℃。 

2  结果与讨论 

2.1  轧制前后合金的显微形貌 

图 2所示为轧制变形前后 Ti­55511合金的显微形 

貌。 从图 2(a)轧制变形前显微形貌可以看出， 通过 920 
℃、1 h固溶处理+水冷至室温+700℃时效处理，β相 

晶界和晶内析出了体积分数约为 50%的针状 α相。其 

中，晶界 α相宽度为 0.2~0.4 μm；晶内 α相呈针片状 

分分布，宽度为 0.1~0.3 μm，长度为 1~5 μm。β基体 

被针片 α相分割成尺寸为 0.2~0.8 μm的小块区域。从 

图  2(b)轧制变形后  Ti­55511 合金的显微形貌可以发 

图 2  轧制前后 Ti­55511钛合金的 SEM和 TEM像 

Fig. 2  SEM images and TEM images of Ti­55511 alloy: (a) Before rolling; (b), (c) and (d) After rolling
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现，原始连续晶界和针状  α 相均被破碎/球化成等轴 

状，尺寸为 0.1~0.4 μm。由图 2(c)进一步发现，β相也 

发生了破碎，尺寸为 0.3~0.5  μm。从高倍照片中可以 

看出(见 2(d))，破碎的 α 相和 β 相中均缠结了大量的 

位错，且 α/β相界面曲折。 

2.2  合金的退火显微组织 

图 3所示为超细晶Ti­55511合金在不同退火温度 

下保温 4 h 后形成的显微组织。在 350~650 ℃的退火 

温度范围内，合金未发生明显的晶粒长大现象。与退 

火前的显微形貌相比(见图 2(c))，经 350℃退火后， 合 

金中仍残存大量位错，且 α/β界面模糊(见图 3(a))；当 

温度升高至 450℃， 合金中位错密度逐渐降低， 但 α/β 
界面仍较模糊(见图 3(b))；温度升高至 550℃后，α/β、 
β/β界面逐渐清晰， 且多边化明显， 晶粒尺寸为 0.2~0.8 
μm(见图  3(c))；温度进一步升高至  650  ℃后(见图 
3(d))，α和 β相晶粒尺寸略有长大，α/α和 β/β亚晶界 

面消失。 上述现象产生的主要原因如下： 在 350~650℃ 

的退火温度范围内，超细晶合金主要经历动态回复过 

程，随温度的升高合金且回复程度而加剧。回复过程 

中，位错通过滑移和攀移运动至晶界或相界附近，从 

而将 α相和 β相分割成为亚晶，在 350~550℃条件下 

亚晶界随温度的升高逐渐清晰，而 α/β 相界的阻碍作 

用抑制了 β晶粒的长大。当温度进一步升高至 650 ℃ 

时，出现 α和 β亚晶合并长大的现象，因此亚晶界面 

消失。此外，对比图 2(c)和图 3(a)~(d)中的衍射花样可 

以看出，轧制变形后未退火的衍射斑点呈连续分布， 

环状特征明显，晶粒取向差较大；随着后续退火温度 

的增加衍射斑连续性降低，晶粒取向度降低。 

由于 Ti­55511近 β钛合金在 250~500℃条件下保 

温时会发生 β→ω→α 和 β→α 等复杂相变，因此，实 

验中对超细晶退火过程中的相变进行分析。图 4 所示 

为 450 ℃保温 4  h 后合金相变形貌。由图 4(a)可以看 

出， 退火后 α相内析出长度小于 100 nm、 宽度为 5~20 
nm的针状析出相。通过对 α相(0001)面电子衍射花样 
(见图 4(b))的分析发现，在[h/2，k/2，l]位置出现了清 

晰的超点阵斑点。在钛合金中，这种超点阵斑点是由 
α相长程有序转变为 α2 相引起的。 α2 相是一种以 Ti3Al 
为基体的长程有序相，为  D019  结构，其空间群为 
P63/mmc。α2 相主要是从初生 α 相中以相对均匀的共 

图 3  350、450、550和 650℃下保温 4 h后 Ti­55511合金的 TEM显微组织 

Fig. 3Microstructure characteristics (TEM) of Ti­55511 alloy after holding at 350℃ (a), 450℃(b), 550℃(c) and 650℃(d) for 4 h



第 24 卷第 5 期 李 超，等：热处理对超细晶 Ti­55511 近 β 钛合金显微组织和力学性能的影响  1255 

图 4  退火过程中 Ti­55511合金的相变形貌及 SAD谱 

Fig. 4  TEM imags and SAD patterns showing phase transformation of Ti­55511 alloy during annealing: (a), (b) 450℃, 4 h, α→α2; 

(c) 450℃, 8 h, α→α2; (d), (e), (f) β→ω→α 

格方式析出，Al 原子在 α 的(0001)面上有序分布，形 

成 2倍于 α相 a轴的晶格常数，使得超点阵衍射斑出 

现  [20] 。 α2  相 的 析 出 满 足 α α  ) 0001 //( ) 0001 ( 
2 

、 

α α > < > <  0 2 11 // 0 2 11 
2 

的位相关系 [21] 。 在 Ti­55511超 

细晶合金退火过程中，随着温度从 450 ℃提高至 550 
℃(见图 3(c))和时间从 4 h延长至 8 h(见图 4(c))， 合金 

中的针状 α2 相逐渐长大； 当退火温度升高至 650℃时， 
α相中并未析出 α2 相。钛合金中的 α2 相主要在 α型、 

近 α型及 α稳定元素含量较高的(α+β)两相钛合金中发 

现，然而本研究中在超细晶近 β 钛合金中首次发现这 

种现象，其主要原因可能与超细晶组织中高畸变能的 

作用有关。 

由图 4(d)可以看出， β相中析出长度小于 100 nm、 

宽度为  5~15  nm  的针状析出相。通过对  β[111]和 

[113](见图 4  (e)和(f))晶带轴的衍射斑花样进行分析， 

发现 β 基体中同时含有 ω 和 α 相。JONES 等 [22] 研究 

认为，在 350~500℃温度范围保温时，近 β钛合金中 
β相会发生 β→ω的相变过程。随着保温时间的延长， 
ω 相会促进 α 相在 ω/β 界面或界面一定距离处形核长 

大， 从而使细针状 α相细小弥散析出。 超细晶 Ti­55511 
合金在 450℃时效时可观察到ω和 α相同时存在的现 

象，可以认为此时也发生了 β→ω 和 β→ω→α 相变过
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程。 然而， 当退火温度从 450℃升高至 550℃和 650℃ 

时(见图 3(c)和(d))，在 β 基体中并未观察到析出细针 

状 α相的现象。 产生这一现象的主要原因如下： 550℃ 

已经高于 β→ω 和 β→ω→α 的相变区间，此时主要发 

生了 β直接转变为 α相的相变过程。在 β直接转变为 
α相的过程中， α相在缺陷密度较高的 α/β界面附近形 

核，并依附于 α 相长大。受 α 在 α/β 界面附近形核并 

依附于相界长大的影响，超细晶退火前模糊、曲折的 

相界面(见图2(d))逐渐趋于清晰、 圆滑(见图3(c)和(d))。 

2.3  合金的力学性能 

为了进一步评价具有超细晶组织特征Ti­55511合 

金的力学性能，对合金进行了抗拉强度和硬度测试。 

其中，轧制变形后超细晶 Ti­55511合金的抗拉强度高 

达 1304.7 MPa，高于锻造态试样的 1080 MPa。通过对 

显微组织的分析可以认为，其强化机理主要有细晶强 

化和形变强化 2 种：一方面超细晶的晶粒经过强变形 

已细化至 0.1~0.5 μm，导致晶界/相界含量增加，对位 

错滑移产生强烈的阻滞效应，细晶强化效果明显；另 

一方面经过大塑性变形的合金，位错密度高，从而使 

弹性应力场不断增加，位错间的交互作用不断增强， 

位错的运动越来越困难，加工硬化效果显著。 

图 5所示为保温时间为 4 h 时 Ti­55511合金退火 

温度与硬度和抗拉强度的关系。可以看出，随着退火 

温度从 350 ℃增加至 650 ℃，合金的强度和硬度呈现 

出先增加后降低的趋势，峰值硬度(45.4HRC)和强度 
(1486.09 MPa)均出现在 450℃。图 6所示为 450℃处 

理时Ti­55511合金保温时间与抗拉强度和伸长率的关 

图 5  保温时间为 4 h时退火温度与超细晶 Ti­55511合金力 

学性能的关系 

Fig.  5  Relationships  among  annealing  temperature  and 

mechanical properties of ultra­fine grained Ti­55511 alloy held 

for 4 h 

图 6  450℃退火时保温时间与超细晶 Ti­55511合金力学性 

能的关系 

Fig.  6  Relationships  among  holding  time  and  mechanical 

properties of ultra­fine grained Ti­55511 alloy annealed at 450 

℃

系。可以看出，随着退火时间的延长，合金的抗拉强 

度逐渐升高，在 16  h 时强度高达 1536 MPa，随后趋 

于稳定；合金的伸长率呈现出先升高后降低的趋势， 

在 4  h 时伸长率达到 8.54%，随后急剧下降，在 16  h 
时降低至  4.47%。产生这种现象的主要原因与显微组 

织演变密切相关。 

2.4  合金力学性能与显微组织的相关性 

经过 350~650 ℃、4  h 的退火处理后，合金强度 

在 350~450℃范围内显著增加，当温度进一步升高时 

合金强度逐渐降低。在各热处理条件下，合金中位错 

密度均大幅度下降，此时合金中残余应力、缺陷密度 

和畸变能降低，加工硬化效果降低；然而，退火后合 

金中 α/α、α/β和 β/β的晶界/相界逐渐趋于稳定，轧制 

变形后位错缠结逐步转变为亚晶， 从而使晶界/相界对 

位错的阻滞效应增强， 细晶强化作用明显；与此同时， 

在 350~450 ℃温度区间，退火过程中发生了 α→α2 和 
β→ω→α的相变过程，由于 α和 β相分别析出了 α2 和 
α 两类呈细针状第二相，合金第二相粒子弥散强化效 

应增加。随着细晶强化效应与第二相粒子弥散强化效 

应的双重作用的增加，合金强度和硬度逐渐升高。当 

温度高于 500℃时， 由于退火温度高于ω相析出区间， 

因而直接发生了 β→α 的相变过程，由于此时 α 相在 

缺陷密度较高的 α/β 界面附近形核，并依附于破碎的 
α 相长大，未出现弥散针状 α 相的析出，因此第二相 

强化作用降低， 合金强度逐渐降低。 当温度高于 550℃ 

时，由于退火温度高于 ω和 α2 相的析出区间，因而合
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金的第二相弥散强化效应进一步降低，合金强度进一 

步下降。当温度进一步升高至 650 ℃时，由于出现了 
β相回复引起的 β亚晶的合并长大现象，晶界/相界强 

化作用降低，合金强度降低至最低。450 ℃保温  4  h 
时，由于细晶强化效应和第二相粒子弥散强化效应的 

作用最强，因此合金强度/硬度达到峰值。 

在 450 ℃时，随着保温时间的延长，合金强度和 

伸长率在 0~4 h 呈现出急剧上升的趋势；4~32 h 时， 

合金强度缓慢增加后趋于平缓，硬度则显著降低。产 

生这种现象的主要原因如下： 当退火时间在 0~4 h 时， 

合金中 α→α2 和 β→ω→α 的相变过程迅速发生，且随 

着退火时间的延长 α2 和 α相尺寸显著增大， 合金强度 

急剧增加；受退火初期合金中位错、缺陷密度和畸变 

能的大幅度降低，加工硬化逐步消除，合金伸长率显 

著提高。随着退火时间的延长，合金中  α→α2  和 
β→ω→α 的相变过程已转变完全，强度缓慢增加并最 

后趋于稳定； 随退火时间的延长针状 α2 和 α相逐渐长 

大，当长大至临界尺寸时，对位错的滑移/攀移运动阻 

碍作用显著增强，因此，合金伸长率却呈现出显著降 

低的趋势。 

由上述分析可知，超细晶 Ti­55511合金退火过程 

的主要强化机制为细晶强化和第二相粒子弥散强化。 

其中，回复过程在消除加工硬化的同时促进了晶界/ 
相界的稳定化，提高细晶强化作用；退火过程中发生 

的 α→α2 和 β→ω→α 相变过程，α 和 β 相分别析出了 
α2 和 α两类呈细针状第二相，第二相粒子弥散强化效 

应增强。尽管第二相强化效果明显，但是当第二相粒 

子尺寸增大至一定尺寸时，会显著降低合金的塑性。 

3  结论 

1) 轧制制备的Ti­55511近β钛合金中存在包含大 

量位错的超细晶组织，α/β 晶粒细化，尺寸在 0.1~0.5 
μm之间， 其抗拉强度达 1304.7 MPa， 伸长率为 5.24%。 

在 350~650℃的退火温度范围内，合金主要经历动态 

回复过程，未发生明显的粗化长大现象，晶粒尺寸均 

小于 1 μm。 在退火过程中发生了 α→α2 和 β→ω→α的 

相变过程。 
2) 随着退火温度从 300℃升高至 650℃， 合金的 

强度和硬度呈现出先增加后降低的趋势，峰值硬度 
(45.4HRC)和强度(1486.09 MPa)均出现在 450℃； 当退 

火温度恒定为 450 ℃时，随着退火时间的延长，合金 

的抗拉强度逐渐增大，在 16 h 时强度高达 1536 MPa， 

随后趋于稳定；合金的伸长率呈现出先升高后降低的 

趋势，在 4  h 时伸长率达到 8.54%，随后急剧下降， 

在 16 h 时降低至 4.47%。 
3) 超细晶  Ti­55511 合金退火过程的主要强化机 

制为细晶强化和第二相粒子弥散强化。其中，动态回 

复过程在消除加工硬化的同时促进了晶界/相界的稳 

定化，提高细晶强化作用；退火过程中发生  α→α2 和 
β→ω→α的相变过程，α和 β相分别析出了 α2 和 α两 

类呈细针状的第二相， 第二相粒子弥散强化效应增强。 

但是当第二相粒子尺寸增加至一定尺寸时，会显著降 

低合金的塑性。 
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