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摘  要：利用第一性原理计算了 Ti-35Nb(质量分数，%)合金的广义层错能，并讨论了合金中 Nb 原子占位对 β→ω

相变的影响。结果表明：在 β 相中沿{112}〈111〉滑移系开动会引起 β→ω 相变，形成 ω 相和孪晶相间隔的“三明

治”结构，包含最近邻 Nb 原子链的{112}〈111〉滑移系的临界剪切应力约是 2126.46 MPa，应力诱发的 ω相最小尺

寸约是长 2.6444 nm，厚 1.1297 nm；而包含次近邻 Nb 原子链的{112}〈111〉滑移系的临界剪切应力约是 180.21 MPa，

ω相最小尺寸约是长 1.304 nm，厚 0.3766 nm，较容易开动。 
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Ti-35Nb(质量分数，%)合金具有高强度、高塑性

和低弹性模量的特点，被称为口香糖合金[1−4]，主要用

作生物材料[5]、形状记忆材料[5−6]和航空材料[7]等。

Ti-35Nb(质量分数，%)中的 β相，是一种亚稳定 BCC
结构，在应力作用下容易诱发 β→ω相变[8]。ω相的大

小、形状和分布对合金的力学性能有很大影响[9−10]。 
Ti-35Nb 合金中相晶体结构可看作是由 2×2×2 

个基本 BCC 结构组成的超晶胞，每个超晶胞共含有

16 个原子，其中有 4 个 Nb 原子[11]。LAZAR 等[11]根

据第一性原理，用声子谐振分析了 β相结构稳定性，

在保持晶胞形状和空间群对称性条件下，经过足够能

量松弛计算后，发现只有 3 种组合具有稳定的 BCC
结构，分别是 G1、D03和 L60。G1 结构中最近邻 Nb
原子链沿一条体对角线(〈111〉)方向分布，D03结构中最

近邻 Nb 原子链分布在超晶胞的面对角线(〈110〉)方向，

L60结构中最近邻 Nb 原子链分布在〈100〉方向。在这三

种结构中，G1 结构能量最小，结构最稳定，结构模型

如图 1 所示。在应力作用下，G1 结构容易诱发 β→ω
相变，L60结构容易诱发 β→α″相变，D03结构不发生

相变。 
Ti-Nb 基合金中还包括 ω和 α″等相[3, 7, 12]，其中 ω

相可以提高屈服强度和弹性模量，但是同时会增加合 

 
图 1  G1 结构中的 ]111)[211( 和 ]111)[211( 滑移系 

Fig. 1  Slip systems of ]111)[211(  and ]111)[211(  in G1 

crystalline structure 
 
金的脆性[5, 12−13]。ω相是 IVB 元素及其合金中的亚稳

定相[14]，LIU 等[15]认为 Ti 合金 β→ω相变可分为等温

(约 300~500 ℃时效保温后水淬)、绝热(800~1100℃退

火保温后水淬或低温−100 ℃变形)和应力诱发 β→ω
相变三类。YANG 等[16]发现变形 Ti-23Nb-0.7Ta-2.0Zr- 
1.2O(摩尔分数，%)合金中的应力诱发片状 ω 相，并

且 ω相和 β相的{112}〈111〉、{332}〈113〉孪晶有关。LAI
等[8]在 Ti-36Nb-1.4Ta-2.8Zr-0.3O(质量分数，%；e/a=  
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4.23)变形合金中 β 相的{112}孪晶界处观测到了片状

ω相。PANIGRAHI 等[17]发现严重塑性变形+极高静水

压力条件下会发生 β→ω 相变。DUBINSKIY 等[18]发

现 Ti-21.8Nb-6.0Zr(质量分数，%) (TNZ)合金在无应变

加热条件下会发生 ω→β 和 α″→β 相变。许艳飞等[19]

发现对 Ti-25Nb-10Ta-1Zr-0.2Fe 进行双级时效后，发

生 β→β+ω→β+α″→β+α。 
现阶段，解释 Ti-Nb 合金中的 β→ω 相变机制主

要是“坍塌模型”[8, 11]。吴松全等[20−21]用点阵模型分

析了 ω相形成和终止机制，论述了 β→ω相变的几何

尺寸因素。由于 ω相与 β相在特殊条件下存在如下尺

寸关系[8, 11]：aω= 2 aβ和 cω= ( 3 /2)aβ。LI 等[7]发现

Ti-6Cr-5Mo-5V-4Al(质量分数，%)(Ti-6554)中等温型

β→ω 相变是纳米级调幅分解，还发现 ω 相的形核尺

寸和分布与溶质元素的分布有关。YAMAMOTO 等[22]

发现单晶 Ti-Nb 基合金在加热时，ω相会在 β相中均

匀分布形成，但在 Nb 原子周围却被抑制，而 ω相中

的 Nb 原子周围{111}面“坍塌”程度更高。Ti 合金中 ω
相一般尺寸范围是 10~100 nm[22]，测量比较困难[8]。

ŠMILAUEROVÁ 等 [23]报道，固溶处理后的 ω 相

(0001)ω方向尺寸约是 2 nm，时效后的 ω相椭圆方向

直径约是 6 nm。LAI 等[2]发现 ω相的尺寸是 1.9 nm、

2.8 nm 的椭球体。 
广义层错能 (Generalized-stacking-fault energy，

GSFE)由 VÍTEK[24]在 1968 年首先提出，在指定滑移

系统发生剪切变形时，用 Peierls 位错模型[25]来描述衡

量相邻原子层间所需克服能量障碍的物理参量，可反

映层错缺陷形成的难易程度以及晶体中位错在指定滑

移面(γ面)滑动的能力[26]。广义层错能影响材料的显微

组织和力学性能等[27]。MORENO 等[4]用第一性原理计

算了 Nb 原子含量对 β、α″和 ω 相稳定性的影响，表

明 Nb 含量大于 18.75%时，β相比其他相稳定。OJHA
等[28]用第一性原理计算了 Ti-6.25Nb 合金中 BCC→ 
HCP(β→α/α′)相变中{110} 〉〈 011 广义层错能曲线。

HUANG 等[1]计算了不同 Nb 含量的 Ti-Nb 合金在

{110 〉〈 011 和{112} 〉〈 111 滑移系上的广义层错能曲

线，发现当价电子 e/a=4.25 时，{110}〈111〉滑移系的

不稳定层错能比{112}〈111〉大，即{110}〈111〉滑移系的

能量势垒要比{112}〈111〉大，从而说明相同条件下

{112}〈111〉滑移系更易于开动。而 Ti-35Nb 基合金的价

电子浓度接近于 4.25，于是可以推断 β相中最易开启

的滑移系是{112}〈111〉。上述文献中的计算多采用 D03

结构。NAGASAKO 等[29]用 G1 结构计算了 Nb 原子占

位对{112}〈111〉能量−应变曲线的影响，重点阐述了加

载方向对 β相应力临界剪切应力的影响。 
Nb 原子在 Ti-35Nb 合金中的分布，影响着 ω 相

的形成和坍塌程度，Nb 原子占位对 β→ω相变有较大

影响，但是相关研究尚不多见。由于 ω相很小，数量

有很多，Ti 合金在变形同时还会产生着大量 α″相，所

以准确测量应力诱发 β→ω 相变的临界剪切应力比较

困难。因此，本研究根据第一性原理计算了 G1 结构

的广义层错能，并由此计算了 β→ω 的临界剪切应力

和 ω相形核尺寸。 
计算结果表明，Nb 原子占位对广义层错能有很大

影响，{112}〈111〉滑移系包含最近邻 Nb 原子链和次近

邻 Nb 原子链 2 种，它们的广义层错能曲线，在能量

大小、形状、鞍点的数量和位置上存在较大差异。依

据“坍塌模型”理论[14, 30, 31]和位错与孪晶的竞争 Peierls
标准[32−36]，可以合理解释 Ti-35Nb 合金容易发生 β→ω
相变和形成 β相孪晶的原因，同时根据 Peierls 标准，

计算出 β→ω相变的临界应力和 ω相最小尺寸。 
 

1  计算方法和结果 
 

1.1  计算方法 
将 β 晶体模型沿{112}面分成上下两个部分，在

〈111〉方向上滑移，滑移步长分别是〈111〉单位矢量的 0、
∆、2∆、…、n∆ (即间隔 Burgers 矢量(1/6)〈111〉的 1/n)，
然后依据第一性原理计算[28]出不同状态下的总能量

Ei，i=0, 1, 2, …, n，即可算出广义层错能 GSFEγ ： 
 

S
EEi 0

GSFE
−

=γ                              (1) 

 
式中：Ei是发生层错体系的总自由能；E0是未发生层

错的总自由能；S 是超晶胞中发生层错的面积。 
图 2 所示为计算用的晶体结构模型。图 2 中最近

邻 Nb 原子链沿滑移方向(〈111〉晶向排成直线)。在 G1
结构中，体对角线即为〈111〉晶向，而〈111〉晶向可分为

最近邻 Nb 原子链和次近邻原子链两类。〈111〉晶向共

计 4 个，在 G1 结构中，只有 1 个〈111〉晶向含最近邻

Nb 原子链，其他 3 个含次近邻 Nb 原子链。 
计算用滑移方向分别沿最近邻 Nb 原子链的〈111〉

晶向和含次近邻 Nb 原子链的〈111〉晶向，滑移面分别

是两个不同的{112}面。设最近邻 Nb 原子链的体对角

线为[111]，次近邻 Nb 原子链为 ]111[ ，则两个被计算

的滑移系分别是 )211( [111]和 ]111)[211( ，晶体结构

模型如图 1 所示。 
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图 2  计算用晶体结构模型示意图图中上半部分沿 )211( 面

[111](箭头)方向滑移 

Fig. 2  Schematic view of model for calculation (The up half 
atoms slip along [111] direction in )211(  plane) 

 
1.2  参数设置 

本工作计算采用 Material Studio 软件的 CASTEP
工具包。计算 Ei时，基于密度泛函理论[37]计算其总能

量，电子与芯的相互作用采用投影缀加平面波的超软

赝势(Ultrasoft Pseudopotentials)，交换关联能采用广义

梯度近似(GGA)中的 Perdew-Burke-Ernzerhof 形式，选

取自洽(SCF)方法进行计算，平面波截断能量为 320 
eV，选用周期边界条件，k 点网格取 2×3×1。经计算

可知，平面波截断能量低于 280 eV 时，能量变化较大，

故选取 320 eV。k 点网格根据 Material Studio 推荐的

2×3×1，经计算后得出此网格能量波动最小。 
Ti-35Nb 合金中晶格常数因掺杂元素的种类和数

量而变化，现阶段还没有统一的数值[2−3, 6, 8, 11, 28]。β
相晶格常数随 Nb 等元素含量的增加[6, 8, 11]而增大。

HUANG 等[1]认为 β 相的 D03结构晶格常数为 0.3260 
nm，本工作使用广义梯度近似(GGA)对 G1 的晶格常

数确定进行了计算，计算结果见图 3，由图 3 可知 G1
结构晶格常数是 0.3261 nm。 

当沿{112}原子面上〈111〉方向上做定量滑移时，做

垂直于剪切面(γ)完全弛豫计算[28, 33]。OGATA 等[33−35]

认为在 10−3 eV/atom 范围内不做弛豫计算和做弛豫计

算的结果相差较小，可忽略不计。VÍTEK[24]认为，原

子层面被刚性切动后，原子间距发生改变，导致原子

间的作用力发生了改变，因此必须作弛豫计算。DOU
等[38]认为弛豫计算对层错能的影响较大。因此在垂

直于剪切面方向上作完全弛豫计算，能量收敛大小为 

 

 
图 3  Ti-35Nb 合金晶格常数能量最小拟合曲线 

Fig. 3  Fitted curve of energy minimization with respect to 

lattice parameters variation in Ti-35Nb: (a) Integral morphology 

of fitted curve; (b) Local magnification around 0.3261 nm 

 
CASTEP 推荐的 10−5 eV/atom，大于 OGATA 等结    
论[33−35]，经计算得出，作用在所有未束缚原子上的

Hellman-Feyman 力小于 0.03 eV/Å，可以认为体系已

经完成了优化。 
插入真空层厚度为 1.5 nm，根据计算结果在真空

层厚度大于 1.2 nm 时，原子层的碰撞较小，可忽略不

计。 
 
1.3  计算结果 

图 4(a)和(b)所示为做优化计算得出的 G1 结构在

最近邻Nb原子链和次近邻Nb原子链在〈111〉方向上的

广义层错能曲线。其中横轴的 0、1、2、…、12 分别

代表(0/72) [111]、(1/72) [111]、(2/72) [111]、…、(12/72) 
[111]错配位置。 

从图 4 中可以看出，包含最近邻 Nb 原子链的滑

移系具有较低的广义层错能，范围在 0.001~0.012 
J/m2，而包含次近邻 Nb 原子链的滑移系则具有稍高的

广义层错能，范围在 0~0.07 J/m2。同时，包含最近邻

Nb 原子链的滑移系中，不稳定广义层错能中最大值是

0.012 J/m2，而包含次近邻 Nb 原子链的滑移系中，不

稳定广义层错能中最大值是 0.069 J/m2，计算数值与参

考文献[11, 28]相符，图 3(a)和 OGATA 等[33]计算的广义

层错能曲线形貌基本相符。为论述方便，将图 3(a)中
的曲线标记为 C1，图 3(b)中的曲线标记为 C2。 
 

2  分析和讨论 
 

从计算结果可以看出，Nb 原子占位对 Ti-35Nb 合 
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图 4  G1结构中沿不同{112}〈111〉滑移系的广义层错能曲线 

Fig. 4  Generalized stacking fault energy curves of {112}〈111〉 

slip system: (a) Curve of GSFE after full relaxation calculation 

along nearest neighbor Nb atoms chain in {112}〈111〉 slip 

system; (b) Curve of GSFE after full relaxation calculation 

along {112}〈111〉 slip system without nearest neighbor Nb 

atoms chain 

 
金的广义层错能影响很大，广义层错能又影响滑移系

的开动，从而影响变形机制和变形的难易程度[11, 38]。

本工作根据广义层错能分析，说明在 β→ω 相变过程

中 Nb 原子占位对合金结构的影响，并且计算了 β→ω
相变时临界剪切应力和 ω相最小尺寸。 
 
2.1  广义层错能曲线与 β→ω相变的关系 

Ti-35Nb 合金中，与{112}〈111〉滑移系相关的相变

主要是 ω相和孪晶[1, 3, 8, 11−12, 24, 31, 39]。Ti-35Nb 合金中

的 ω相分为两类结构[11, 40]：理想六方结构(hexagonal)，
空间群是 P6/mmm，标记为 ω1；非正常的三角结构

(trigonal)，空间群是 P 3 m1，标记为 ω2。BCC 的结构

可以看作由 4 层相邻{111}β晶面构成，如图 5 所示。

根据“坍塌模型”[3, 7−8, 11, 14]解释 ω形成：固定 1 层和

4 层，在一定应力作用下，2 和 3 层原子向其中间平面 

 

 
图 5  BCC 结构用非密排六方结构表示 
Fig. 5  Schematic illustration of denote BCC lattice by 
non-close-packed hexagonal lattice: (a) Projection on )101(  
plane of BCC lattice; (b) Hexagonal lattice in BCC lattice; (c) 
Flatoctahedral of interstice in BCC lattice 
 
5 相向运动，从而形成各种 ω相。 

广义层错能曲线中的“鞍点(saddle point)”提供了

原子在滑移后“驻留”的可能性，即原子可能会在此

位置停留下来，形成ω相等。TADMOR等[32]和OGATA
等[33−35]从裂纹尖端的模型出发，分析了部分位错与孪

晶(和层错)的竞争关系，并给出了形成部分位错或孪

晶的 Peierls 标准。根据 TADMOR 等[32]和 OGATA    
等[33−35]的模型，以广义层错能曲线为研究对象(见图

4)，讨论“鞍点”和晶体结构的关系。图 4 中的 C1
曲线中的 4 个鞍点表明，晶面沿 Nb 原子共线的

{112}〈111〉滑移系滑动时，可能形成 4 种晶体结构，分

别是准 ω2、准 ω2、ω1和准 ω2；同理，根据 C2 曲线

的 2 个鞍点，当晶面沿次近邻 Nb 原子链的{112}〈111〉
滑移系滑动时，可能形成 2 种晶体结构，分别是 ω1

和 ω2。结合“坍塌”(collapse)模型[8, 11, 20]和 C1 曲线

的形状和“鞍点”位置，可以合理解释 β相中 ω形成

过程[2, 8, 11, 39]。当原子面在(1/6)〈111〉““鞍点”位置驻

留时，形成 β孪晶。 
 
2.2  相尺寸和临界剪切应力分析 

TADMOR 等[32]在按照 Peierls 标准提出了根据广

义层错能判别在裂纹尖端形成孪晶或完整位错的标

准。在一般条件下，可把裂纹尖端看作晶界等[32−35]。

根据 TADMOR 等[32]的标准，假设裂纹尖端和滑移面

共面，简化后得到： 
 

ut

us

us

sf
3

us

2
sf

)(
)(

2
)1(1

γ
γγ

γ
γ

μ
ν

×+
−

−=
γ

T              (2) 
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式中：T 是形成孪晶倾向的标准，T＞1 时，原滑移面

停止滑移，相邻原子面滑移开启，于是形成孪晶，而

T＜1 时，继续在原滑移面上滑移，形成完整位错；ν
是泊松比，这里ν ≈0.3， μ 是剪切模量，这里用

μ ≈21GPa[41]， sfγ 、 usγ 和 utγ 分别是稳定层错能、不

稳定层错能和不稳定孪晶能[32]。 

根据式(2)分析图 3(a)中的 C1 曲线。把〈111〉/6 部

分位错分解成更小的位错〈111〉/36，根据图 3 中的数

据，可计算出左起 4 个峰的全部 T＞1，说明每滑移到

(1/6)〈111〉/6 时，这层原子面停止滑移，相邻平行原子

面开启滑动，直至下一个(1/6)〈111〉/6 个峰前停止，然

后再开启相邻原子面，当各层滑移总量达到〈111〉/6时，

出现孪晶。于是可判断出沿 C1 曲线在第一个峰前形

成层错，并且形成相对应的准 ω2相，相邻原子层滑移

量是(1/6)〈111〉/6=〈111〉/36，1 层孪晶包含 6 层{111}原
子面，于是 2 层孪晶包含 3 个准 ω2 相，因此，根据

OGATA 等[33−35]微孪晶胚(microtwin)最小的层数是 2
层的结论，微孪晶胚至少包含12层原子{111}面。{111}
原子面间距为 a0/( 32 )≈0.2887a0，C1 曲线形成的在

〈111〉方向上准 ω2 相最小厚度≈12×0.2887a0≈2.309a0≈ 
1.1297 nm(a0是晶格常数)。沿孪晶起始端面形成直线

型部分位错，按 ZHU 等[36]结论，可形成均匀的变形，

同时形成准 ω2相和孪晶互嵌式排列结构，被称作“三

明治”(sandwiches)结构。 
同理，根据式(2)分析图 3(b)中的 C2 曲线，可得

出 T＞1，因此，滑移会在原滑移面上滑移(1/2)〈111〉/6= 
〈111〉/12 后停止，形成空间群是 P6/mmm 的 ω1相，相

邻平行原子面开启，直至滑移〈111〉/12 后停止，转为

下一个平行原子面开动。这样 1 个 ω相包含 2 层孪晶，

那么在〈111〉方向上 ω相最小厚度约为 0.3766 nm。 
OGATA 等[33−35]和 ACHMAD 等[42]相继给出了由

广义层错能(GSFE)计算产生孪晶的临界切应力 τmax，

同时也给出了孪晶的长度，临界切应力公式是： 
 

||
π

p

tbm
max b

γ
τ

⋅
=                                (3) 

 
式中： tbmγ 是无缺陷晶体中孪晶界形成能，即产生孪

晶时的最大能量壁垒， || pb 是部分位错的模，分别取

bp=a0〈111〉/36(最近邻 Nb 原子链)和 bp=a0〈111〉/12(次近

邻 Nb 原子链)，a0是晶格常数。 
表 1 所列为根据公式(3)计算的孪晶临界切应力

τmax。表 1 中的滑移系开动的最小数值略小于实验数 
值[1, 2, 6, 8, 11−12, 18]，但是数量级基本一致。从表 1 可以

推测出次近邻Nb原子链的{112}〈111〉滑移系会较容易

开动。 

表 1  {112}〈111〉滑移系的孪晶临界切应力 τmax 

Table 1  Critical shear stress τmax of {112}〈111〉 slip system 

Slip system 
Critical shear stress along 

{112}〈111〉 slip systems/MPa 

Chains of nearest 
 neighbor Nb atoms 

2126.46 

Chains of next nearest 
neighbor Nb atoms 

180.21 

 
实际上，由于合金本身存在大量缺陷(如位错等)，

所以会使实际的缺陷处孪晶临界切应力较低。如上述

ω 相，在位错等缺陷作用下产生孪晶的临界切应力  
为[33−35]： 
 

||
2

p

tbf
n bn

γ
τ =                                   (4) 

 
式中：τn 是在位错作用下的孪晶剪切应力； tbfγ 孪晶

界形成能；n 是形成孪晶胚的层数，稳定孪晶胚 n=2；
bp是部分位错，这里 bp=〈111〉a0/6，a0是晶格常数。 

表 2 是根据式(4)分别计算在位错等作用下的

{112}〈111〉滑移系的孪晶临界切应力 τn。 
 
表 2  {112}〈111〉滑移系在位错作用下的孪晶临界切应力 τn 

Table 2  Critical shear stress of twinning τn in condition of 

dislocations 

Slip system 
Critical shear stress of twinning along 

{112}〈111〉 slip systems/MPa 

Chains of nearest 
neighbor Nb atoms 

24.15 

Chains of next nearest 
neighbor Nb atoms 

7.03 

 

表 2 可以看出，包含次近邻 Nb 原子链的

{112}〈111〉滑移系容易开动，其临界剪切应力约为 7.03 
MPa，小于实验数据[2, 12]。 

计算出上述条件下产生的孪晶临界剪切应力可以

估算　相的尺寸。OGATA 等[33−35]给出了孪晶胚最小

的尺寸长度 ln计算公式： 
 

0
2

n

ideal
n /)(~ al

τ
τ                              (5) 

 
式中： idealτ 是材料的理想剪切强度，这里简化成：

idealτ =2τn+τmax，可用表 1 和表 2 中的数值代入即可，

a0是晶格常数。 
分别将表 1 和 2 中数据代入式(5)中可知，包含最

近邻Nb原子链的{112}〈111〉滑移系会发生 β→ω相变，
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其 ω相长度约为 2.6444 nm，而包次近邻 Nb 原子链的

{112}〈111〉滑移系也会发生 β→ω相变，其 ω相长度约

是 1.304 nm。 
由上述可知，在 0 K 时，G1 结构中{112}〈111〉滑

移系可能产生 β→孪晶(ω 相)，即会产生孪晶和 ω 相

向间隔的“三明治”结构，在包含最近 Nb 原子链方

向上的 2 个孪晶包含 3 个 ω相，而次近邻 Nb 原子链

方向上 1 个 ω相包含 2 个孪晶。在部分位错等缺陷的

作用下，产生孪晶的临界剪切应力约为 7.03(或 24.15) 
MPa，ω相最小尺寸约是长 1.304 nm，厚 0.3766 nm。

在没有位错等缺陷作用下，包含次近邻 Nb 原子链的

{112}〈111〉滑移的临界剪切应力约为 180.21 MPa，较

容易开动。本工作中的能量曲线严格按照晶体结构模

型计算，发现在 β→ω相变中存在“鞍点”，而其他文

献并没有对此结果进行报道。本工作中“-Nb-Nb-”方

向的最大临界应力基本与文献[29]一致，而“-Nb-”
方向的最大临界剪切应力则相差较大，原因在于本工

作将能量曲线中的(左起)第一个“峰”(第一个极大值)
作为 β→ω 相变的能量壁垒，NAGASAKO 等[29]把整

个曲线中最高峰看作能量壁垒。NAGASAKO 等[29]得

到的不稳定层错能大约是 0.05 J/m2，这与图 4(b)所示

结果基本一致，而与图 4(a)所示结果存在一定差异，

但数量级相同，数据的差异的主要来源于模型设置上

的不同。LAI 等[3]实验测量 Ti-Nb 合金的 ω 相尺寸是

短轴 1.9 nm、长轴 2.8 nm 的椭球体，与本文结果基本

一致。 
 

3  结论 
 

1) Ti-35Nb 合金的 G1 结构中，包含次近邻 Nb 原

子链的{112}〈111〉滑移系的广义层错能曲线有 2 个鞍

点，而包含最近邻 Nb 原子链{112}〈111〉滑移系广义层

错能的曲线有 4 个鞍点。 
2) Ti-35Nb 合金中的 G1 结构，包含次近邻 Nb 原

子链的{112}〈111〉滑移系具有较低的临界剪切应力，约

是 180.21 MPa，形成“三明治式”ω1相和孪晶，最小

厚度约是 0.3766 nm，长约 1.304 nm；而包含最近邻

Nb 原子链的{112}〈111〉滑移系具有较高的临界剪切应

力约是 2126.46 MPa，形成“三明治式”ω1相和孪晶，

最小厚度约 1.1297nm，长约 2.6444 nm。 
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Effect of Nb atoms occupancy on β→ω phase  
transformation in Ti-35Nb alloys 

 
SUN Jin-hui1, CHEN Leng1, MENG Li2, WANG Yu-hui3 

 
(1. School of Materials Science and Engineering, University of Science and Technology Beijing, Beijing100083, China; 

2. Center of Beijing R&D, East China Branch of Central Iron and Steel Research Institute, Beijing 100081, China; 

3. Beijing Institute of Aeronautical Materials, Beijing 100095, China) 

 
Abstract: The generalized stacking fault energy was calculated by the first-principles and the influence of Nb atoms 

occupancy on the induced β→ω phase transformations was discussed in Ti-35Nb (mass fraction, %) alloy in this work. 

The results show that the opening of {112}〈111〉systems in β phase can form ω phase alternated along twinning so called 

“sandwich” structure. Meanwhile the critical shear stress of {112}〈111〉 slip systems including the nearest neighbor Nb 

atoms chains is 2126.46 MPa in perfect crystal, and form the minimum ω phases with 2.6444 nm in length and 1.1297 

nm in width. Furthermore, the critical shear stress of {112}〈111〉 slip systems including the next nearest neighbor Nb 

atoms chains is 180.21 MPa in perfect crystal, further, the minimum ω phase has 1.304 nm in length and 0.3766 nm in 

width. 
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