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摘  要：本研究基于分子动力学研究了 Ti2AlNb 合金中不同数密度的 O 相对基体 B2 相力学性能的影响。结果表明：

B2 相中含有 O 相时材料的屈服强度和塑性均得到了提升。这是因为在拉伸变形过程中析出相阻碍了基体中滑移系的开

动，从而提高了基体 B2 相的塑性变形抗力。研究发现材料塑性的提升主要与内应力的释放有关，其中 B2 相通过马氏

体相变释放内应力占主导作用，位错释放内应力为次要作用。当基体 B2 相中含有 O 相时，O 相对位错阻碍作用会导致

应力集中，从而诱导大量 bcc 结构发生马氏体相变，在此过程中应力集中的程度降低，延缓了孔洞形核长大；另一方面

由于 O 相为韧性相，因此孔洞在 O 相和 B2 相边界生长受到抑制，从而使 Ti2AlNb 合金的塑性和韧性大大提高。并且

随着析出相数密度的增加，材料的屈服强度和屈服应变下降，但其强度和塑性相比不含 O 相时仍有提升。这是因为随

着 O 相数密度的增加，导致变形过程中基体原子发生马氏体相变的比例降低，因此相变对应力集中的释放程度降低，

孔洞的产生与扩大速度提高，从而使材料更容易发生断裂失效。 
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Ti2AlNb 合金拥有较高的高温屈服强度、断裂韧

性和蠕变抗力，通常作为航空航天发动机的关键材料，

在国防和汽车工业等领域具有广阔的应用前景 [1-3]。

Ti2AlNb 合金的力学性能与其显微组织密切相关，其

相组成复杂，包含基体 B2 相、正交 O 相和 α2 相，其

中 O 相和 α2 相还存在多种形态；此外，该合金在塑

性变过程中的显微组织演变也非常复杂[4-6]。研究表明

B2+O 相合金具有最佳的拉伸、蠕变和断裂韧性的综

合力学性能[7]。 
目前经过大塑性变形、固溶和时效处理等方法，

可以使材料中的析出相尺寸达到纳米级别[8-10]。对于

纳米析出相，通过实验手段很难深入了解其塑性变形

的多尺度力学行为。而分子动力学（MD）模拟可以

直接对材料塑性变形过程中的微观结构演变进行实时

观测，能够系统性地反映原子之间的相互作用、原子

轨迹。因此常常被用于纳米尺度下材料的力学性能和

组织演化相关的研究。 
大量研究表明析出相的形态、数量和分布对材料

的力学性能有显著影响[11-13]。朱旭等[14]通过分子动力

学研究了 γ′相的含量对基体 γ 相的影响，研究发现相

比于单晶 γ相，γ′相的存在可以提高 γ/γ′的抗拉强度。

Cui 等[15]利用分子动力学研究了硅夹杂物对纯铜拉伸

行为的影响，研究表明较高的应变速率和较大的硅夹

杂物尺寸会使位错和孔洞提前成核。Krasnikov 等[16]

通过分子动力学方法研究了 Cu-Al 合金中的 CuAl2 相

对其力学性能的影响，发现 CuAl2 相的存在可以明显

提高基体的剪切强度。Rajput 等[17]利用分子动力学模

拟了球形 Mg 和 Ti 夹杂物对单晶铝拉伸性能的影响。

发现 Al+Ti 系统中较高的位错密度抑制了孔洞的生

长，从而提高了材料的抗拉应变；而在 Al+Mg 系统中，

位错密度较小导致应力集中使材料发生早期断裂。

You 等 [18]利用分子动力学方法研究了 Cu 析出相对

FeCuNi 三元合金在不同温度下拉伸性能的影响，发现

Cu 析出相的存在导致基体局部晶格发生转变，降低了

基体材料的屈服强度，增加了基体材料的脆性。

Pogorelko 等[19]通过分子动力学模拟含有球形纳米 Cu
夹杂物的 Al 基体高速单轴拉伸试验，研究发现铜纳米

夹杂物的存在导致材料抗拉强度显著下降。 
目前，利用分子动力学研究 Ti2AlNb 合金拉伸性

能的文献较少。本课题组在前期研究中使用分子动力
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学模拟的方法研究了 Ta15/Ti2AlNb 扩散连接界面的

形貌演化和失效机制[20]，研究发现长时间保温会导致

晶粒粗化，降低接头的抗拉强度和塑性；提高扩散焊

的温度会增加扩散元素的含量并增强相分布的均匀性

从而提高接头的强度和塑性。但保温时间过长会导致

晶粒粗化。还利用分子动力学模拟的方法研究了循环

载荷作用下不同取向的裂纹在 Ti2AlNb 基合金 B2 相

基体中的扩展机制[21]，发现取向的变化可以调节 B2
相基体中裂纹尖端的塑性和韧性。目前，在纳米尺度

下 Ti2AlNb 基合金中 O 相含量对合金的拉伸行为的影

响机理尚不明确。 
本研究采用分子动力学方法研究了 Ti2AlNb 基合

金中 O 相数密度对基体力学性能的影响。从位错滑移

和相变角度分析材料在拉伸载荷作用下的失效行为，

探明位错增殖、相变和孔洞生长之间的关系。为揭示

Ti2AlNb 基合金中 O 相对基体拉伸性能的影响及材料

的变形、损伤和断裂机制提供了理论支持。 

1  模拟方法 

1.1  计算模型 

首先在 Atomsk 软件[22]的基础上建立分子动力学

模型，将 bcc 结构的 Ti 和正交结构的 O 相分别设定为

基体相和析出相。其次，建立单晶 Ti 的原子模型，模

型的总尺寸为 Lx×Ly×Lz=11.45 nm×22.89 nm×11.45 nm，

然后在模型中心切出特定半径 R 的孔洞，并将单晶

Ti2AlNb 球形析出相放入孔内。为了避免嵌入的 O 相

与基体 B2 相原子重叠而导致能量过高，建模时 O 相

与基体 B2 相之间留有半个原子高度的距离，并在驰

豫过程中对模型 3 个方向进行施压来消除该间隙，模

型构建如图 1 所示。为研究 O 相数密度对基体 B2 相

在原子尺度下的力学性能和微观变形机制的影响，建

立含有不同数密度的析出相分子动力学模型，模型如

图 2 所示。为便于后续分析，对不同数密度模型编号

为Ⅰ、Ⅱ、Ⅲ、Ⅳ，对应析出相的体积分数分别为 0%、

0.31%、0.61%、0.92%。模型中析出相直径为 2.6 nm，

总原子数量分别为 171500、171530、171560、171590。
各模型原子总数相差不超过 0.02%，避免了原子数量

差异对结果的影响。B2 相基体和 Ti2AlNb 析出相的晶

体取向均为 X=[100]、Y=[010]、Z=[001]。模拟利用

LAMMPS[23]分子动力学软件进行计算，并通过可视化

软件 OVITO[24]进行后处理。 
1.2  势函数 

分子动力学模拟中可靠的力场对于获得合理的结

果非常重要。对于金属材料，原子之间的相互作用通

常由 EAM（嵌入原子法）势描述[25-27]。EAM 势的基 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 1  含析出相分子动力学模型构造图 

Fig.1  Molecular dynamics model construction with precipitation 

phase 

 

本思想是将总势能分为 2 部分：位于晶格中的原子核

之间的对势能、以及原子核嵌入电子云时产生的嵌入

能[28-29]。本研究使用的 Ti-Al-Nb 三元体系的 EAM 电

势由 Farkas 等人[30]所拟合，它可以系统地描述 Ti-Al、
Al-Nb、Ti-Nb 之间的相互作用[20-21]，其表达式如下： 

1 ( ) ( )
2 ij ij i i

j i i
E r F 



                 （1） 

式中，φij(rij)为对势能，Fi(ρi)为嵌入能，ρi 为除第 i 个
原子以外其它所有原子的核外电子在第 i 个原子处产

生的电子云密度之和： 

( )i j ij
j i

r 


                           （2） 

式中，ρj(rij)是第 j 个原子的核外电子在第 i 个原子处

的电荷密度。 
1.3  计算参数设置 

首先使用共轭梯度（CG）算法进行优化，以实现

具有最小平衡能量的稳定配置。然后使用恒温恒压

（NPT）系综在 300 K 下以 0.001 ps 的时间步长驰豫

50 ps，对初始仿真模型进行热平衡，驰豫过程中系统

的所有边界条件设置为周期性边界条件。驰豫完成后， 
 
 
 
 
 
 
 

 

图 2 含有不同析出相数密度的模型示意图  

Fig.2  Schematic diagrams of the model with different 

precipitation phase number densities  

x=11.45 nm 

y=11.55 nm y=11.45 nm y=11.65 nm 
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在 MD 模型 Y 轴方向的两边 1 nm 厚区域的刚性原子

上施加应变率为 109 s-1 速度控制的拉伸载荷，如图 3
所示。由于计算限制分子动力学模拟中 109 s-1 的应变

率等效于常规拉伸试验的准静态拉伸[31-33]。拉伸过程

在室温 300 K、微正则系综（NVE）下进行，加载方

向采用自由边界条件，其他 2 个方向采用周期性边界

条件，每 200 步输出一次热力学信息和应力应变数据。 

2  结果与讨论 

2.1  析出相数密度对基体 B2 相力学性能的影响 

模型Ⅰ和Ⅱ的拉伸应力应变曲线如图 4 所示。不

含析出相时单晶 B2 相在拉伸过程中屈服强度约为

9.8 GPa，屈服应变约为 15.4%，随后进入到塑性变形

阶段，应力急剧下降。B2 相中含有析出相时，模型的

屈服强度增加至 10.77 GPa，对应的屈服应变也增加至

17.8%。表明 O 相的存在可以显著提高 B2 相的屈服强

度和屈服应变。通过拟合弹性阶段的弹性模量，不含

析出相的单晶 B2 相在拉伸过程中弹性阶段的弹性模

量约为 77.8 GPa，当基体 B2 相中含有 O 相时，弹性

阶段的弹性模量约为 79.7 GPa，证明 O 相的存在可以

略微提高 B2 相抵抗弹性变形的能力。 
图 5 为含有不同析出相数密度的单晶 B2相模型在

300 K 下沿 Y 轴拉伸的力学性能。在弹性变形阶段含

有不同析出相数密度的模型对应的应力应变曲线斜率

基本一致。随着应变的继续增加，模型Ⅳ在应变

ε=0.15891 处发生屈服，屈服强度为 10.29 GPa；模型

Ⅲ在应变 ε=0.16868 处发生屈服，屈服强度为 10.56 
GPa；而模型Ⅱ在应力 ε=0.17782 处才发生屈服，屈服

强度提高至 10.77 GPa。表明随着析出相数密度的增

加，模型的屈服应变和屈服强度都有不同程度的下降，

但其强度和塑性相比不含 O 相时仍有提升。通过拟合弹

性阶段的弹性模量得到模型Ⅱ的弹性模量为 79.7 GPa； 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 3  MD 模型拉伸示意图 

Fig.3  Stretching schematic diagram of molecular dynamics 

model  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 4  含析出相和不含析出相模型拉伸应力-应变曲线 

Fig.4  Tensile stress-strain curves of models with and without 

precipitated phase 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 5  不同数密度模型在拉伸载荷下的力学性能 

Fig.5  Stress-strain curves (a) and micromechanical property 

characteristics (b) of different numerical density models 

under different tensile loads 

 

模型Ⅲ弹性模量降低到 78.62 GPa；模型Ⅳ的弹性模量

又增加到 79.47 GPa。模拟结果表明，析出相数密度对

屈服强度影响较为显著，对弹性阶段的弹性模量影响

较小，变化在 2%以内。 
2.2  析出相数密度对基体 B2 相拉伸性能影响的微观

机制 

图 6 为存在不同析出相数密度时基体 B2相拉伸过

程中的微观结构演变图。图 6a1~6a5 为模型Ⅰ在拉伸过 

a 

b 
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图 6  不同应变水平下模型Ⅰ、Ⅱ、Ⅲ、Ⅳ的微观结构演变图 

Fig.6  Microstructure evolutions of model I, model II, model III and model IV at different strain levels (blue atom: bcc; red atoms: hcp; 

green atom: fcc) 
 
程中的微观结构演变。在应变为 4.0%时，体系处于弹

性变形阶段，每个原子围绕其平衡点阵位置运动，原

子模型保持 bcc 构型，少部分原子在拉伸载荷的作用

下由于能量较高形成了点缺陷。当应变达到 13.98%
时，模型内局部原子在应力诱导下发生马氏体相变，

导致 bcc 结构堆垛顺序发生局部改变形成 fcc 层错，

堆垛层错的形成降低了模拟单元的部分应力[17]。类似

的现象也出现在 Ti-Al 合金 β 相向 α 相转变过程及 Zr 
的 bcc 相向 hcp 相转变过程中[34-35]，这被认为是在相

变过程中原子层切变产生的应力导致原有的原子堆垛

顺序发生改变。当应变达到 15.67%时，晶体内滑移系

开动，主要发生在 fcc 原子区域。应变为 16.34%时，

fcc 原子数量随应变增加而减少，模型内部空位缺陷增

多，并且出现了孔洞缺陷。空位原子在大变形过程中

靠得很近，并通过积累空位形成孔洞[36]。微孔洞之间

的相互作用促使形成更大的孔洞，这些孔洞进一步增

长并渗透到基体中，最终导致内部宏观断裂，发生材

料失效。当应变达到 16.77%时，模型出现宏观裂纹，

孔洞和裂纹缺陷随着拉伸应变的增加而长大，直至断

裂。此时材料断口附近部分 bcc 结构的 Ti 发生相变生

成 hcp 结构的 Ti。可以看出单晶 B2 相拉伸变形过程

中伴随着相变的发生，产生晶体缺陷形成孔洞，在拉

伸载荷的作用下进一步扩展，最终使材料失效。 
图 6b1~6b5 为模型Ⅱ在拉伸载荷作用下的微观结

构演变。当应变为 10.48%时，模型内部晶格在拉伸变

形下发生畸变，诱导大量点缺陷和团簇缺陷形成。拉

伸应变为 17.52%时，体系内滑移系开动，大量滑移线

构成滑移带，使晶体部分堆垛顺序发生改变形成 fcc
结构，O 相与滑移系的交互作用阻碍了滑移系开动，

从而提高了单晶 B2 相的塑性变形抗力；与初始弹性

阶段对比，可以看到模型出现了明显的颈缩现象，模

型中心的 O 相在拉伸载荷作用下已发生明显变形，不

再呈现初始的球形。当应变达到 18.75%时，模型开始

失效。析出相周围出现了孔洞，由于 O 相是韧性相，

孔洞在 O 相和 B2 相边界生长受到抑制，从而使材料

的塑性和韧性大大提高。B2 相中含有 O 相时，孔洞

主要是在滑移带处由于不均匀滑移引起的位错集中产

生的。有研究表明[37]孔洞是位错运动到第二相粒子边

界后形成堆积并在拉应力作用下形成的。应变为

19.23%时，在拉伸应力的作用下原先的孔洞继续生长，

O 相周围出现新的孔洞成核、长大。当拉伸应变为

23.24%时，多个孔洞长大后最终结合成一个大的孔洞

导致材料完全失效。断口附近应力较大，大部分原子

脱离平衡位置，由 bcc 晶格转变为 hcp 晶格。 
图 6c1~6c5 为模型Ⅲ在拉伸载荷作用下的微观结

构演变。应变为 7.06%时，材料发生弹性变形，模型

内部形成大量点缺陷和团簇缺陷，O 相在拉应力作用

下发生变形。当应变为 15.73%时，晶体中滑移系的开
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动使晶体堆垛顺序发生局部变化形成 fcc 结构。当应

变为 17.47%时，在拉伸应力的作用下晶体中出现孔

洞。变形过程中部分位错发生了位错反应，当位错运

动至析出相附近受到析出相的阻碍，在 O 相相界处塞

积产生应力集中，所以孔洞优先在析出相相界处形核

长大。在拉伸应力作用下孔洞不断长大并且在此过程

中释放内应力，从而抑制了其他孔洞形核长大。应变

为 18.97%时，在滑移带相交处新的孔洞才开始形核长

大。应变为 23.90%时，在拉伸载荷的作用下，O 相附

近的空隙不断扩大，导致晶体断裂失效。断口处大量

原子脱离平衡状态形成无序化结构，少部分原子转化

为密排六方结构。 
图 6d1~6d5 为模型Ⅳ在拉伸载荷作用下的微观结

构演变，当应变率为 12.13%时，在拉伸应变的作用下，

模型中大量原子脱离平衡位置变成缺陷原子形成点缺

陷和团簇缺陷，中心位置球形 O 相在应力作用下被明

显拉长。应变为 14.50%时，随着拉伸载荷的增加，脱

离平衡位置的原子也逐渐增加，滑移系开动后产生堆

垛层错形成 fcc 结构。当拉伸应变为 16.70%时，在靠

近拉伸载荷处的 O 相附近发生位错塞积，其引起的应

力集中导致多个孔洞开始形核长大。孔洞在拉伸应力

的作用下不断长大释放了内应力，可以抑制材料其他

部位的孔洞形核长大。直至应变为 19.19%时，模型中

远离拉伸载荷处的 O 相附近才出现新的孔洞，边界处

的纳米孔洞继续长大。应变为 23.69%时，体系中的孔

洞相互融合形成更大的裂纹，导致材料断裂失效，断

口附近部分 bcc 晶格转化成 hcp 晶格，大部分原子由

于具有较大的动能脱离平衡状态变成无序化结构。 
综上所述，模型Ⅰ在拉伸过程中孔洞在加载边界处

产生，随后迅速扩大导致基体断裂失效。模型Ⅱ在拉

伸过程中孔洞在 O 相和 B2 相界面处形核长大，O 相

为韧性相阻碍了孔洞继续长大，所以孔洞生长比较缓

慢。模型Ⅲ在拉伸过程中首先在靠近拉伸载荷处的析

出相附近产生孔洞，该孔洞成为主导孔洞，主导孔洞

的增长释放了析出相内部的应力，抑制了第二孔洞的

形核长大。模型Ⅳ在拉伸过程中孔洞首先在靠近拉伸

载荷处的 2 个析出相附近形核长大，在拉伸应变的作

用下这 2 个孔洞成为主导孔洞，延缓了模型中间处孔

洞的生长。 
2.3  拉伸过程中位错密度、相含量和孔洞体积分数的

变化 

图 7 为不同模型位错演化曲线和晶体内孔洞体积

分数随应变变化的关系。从图 7a 中可以看出模型Ⅰ体
系中位错在应变为 0.156 左右开始形核。随着应变的

增加，模型Ⅳ、Ⅲ和Ⅱ中的位错分别在在应变为 0.161、
0.169 和 0.181 时开始形核增殖。从图 7b 中可以看出

模型Ⅰ在应变为 0.154 时孔洞开始形核长大。模型Ⅳ在

应变为 0.157 时孔洞开始形核，然后快速增长。模型

Ⅲ在应变为 0.165 时，体系中孔洞开始形核长大。模

型Ⅱ在应变为 0.175 时，孔洞开始形核长大。对比不同

模型的位错演化曲线和孔洞体积分数变化曲线可以看

出孔洞生长的快速增加导致位错密度增长速度的提高。

类似的现象也在纳米孪晶镍中孔洞的生长中发现[40]：

空洞的增长与位错的发射和一系列位错相互作用有

关。对比位错演化曲线和应力-应变曲线可以看出随着

位错活性增长速度的加快，不同体系中的应力也随之

减小。这与 Pogorelko 等[19]得到的位错结构的快速形

成降低了平均应力的结论相吻合。 
图 8 为不同模型在拉伸过程中 fcc 和 hcp 相含量

随应变变化的关系。图 8a 为 fcc 相含量随应变变化曲

线，从图中可以看出当应变达到 5%后，bcc 原子发生

马氏体相变转变成 fcc 结构，马氏体相的晶体结构容易

由不稳定的 fcc 相转化为稳定的 hcp 相，所以模型屈服

后 fcc 含量快速下降，同时 hcp 相含量逐渐升高。模型

中含有 O 相时发生的 fcc 相变比不含 O 相时多。这是因

为模型中含有 O 相时对位错阻碍作用较大导致应力 
  

 

 

 

 

 

   

 

 

 

图 7  不同模型位错演化曲线和晶体内孔洞体积分数随应变变化曲线 

Fig.7  Dislocation line length vs strain curves of different models (a) and variation of void volume fraction in the crystal with strain (b) 
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图 8  不同模型拉伸过程中相含量随应变变化 

Fig.8  Variations of fcc phase (a) and hcp phase (b) contents of different models with strain during stretching 

 

集中，高应力集中诱导大量 bcc 结构发生马氏体相变，

应力集中通过马氏体相变得到释放。当基体中不含 O
相时，位错具有较高的活性，通过位错运动可以释放

局部应力，所以应力诱导马氏体相变较少。从模拟结

果可以看出，B2 相通过马氏体相变释放内应力占主导

作用，位错释放内应力为次要作用。所以模型中含有

析出相时，应力集中大部分通过马氏体相变得到了释

放，抑制了孔洞形核长大所以延缓了断裂过程；而模

型中不含 O 相时通过位错运动释放应力有限，又由于

相变较少，最终高应力集中导致了早期断裂。 
图 8b 为 hcp 相含量随应变变化的关系，对比孔洞

体积分数（图 7b）可以得到 hcp 相主要在孔洞扩展时

产生，hcp 相位跃迁与孔洞扩展几乎同时发生，弹性

变形阶段模型中没有裂纹产生不存在 hcp 相。从图 9
中可以看出模型Ⅰ中的 hcp相含量在达到峰值后发生明

显波动，其原因主要是由于材料中的应力集中诱导马

氏体相变所导致的。图 10 为模型Ⅰ在不同应变水平下

的微观结构演变和应力分布图。如图 10a1，当应变为

0.16 时，材料中只有少部分原子由 bcc 结构转变为 hcp
结构，材料中的内应力在外加载荷作用下逐渐增大，

如图 10b1 所示。当应变增加到 0.168 时，高应力集中

诱导大量 bcc 结构发生马氏体相变，形成 hcp 结构，

此时材料中 hcp 结构的含量达到峰值。由于马氏体相

变释放了内应力，所以材料内部的应力集中得到了缓

解，如图 10b2 所示。随着内应力的降低，材料中的

hcp 相含量也逐渐减少。当应变为 0.176 时，在外加载

荷作用下，材料中再次出现应力集中现象并诱导 bcc
结构向 hcp 结构转变。因此，当应变为 0.183 时，材

料中的 hcp 含量又上升到了一个峰值，并且材料中的

应力集中也再次得到了缓解，如图 10b4 所示。当应变

继续增加到 0.191 时，材料内部又产生应力集中，在

应变达到 0.198 时应力集中诱导马氏体相变使得 hcp
含量上升，并且释放了内应力。最后，随着孔洞的增 

 
 
 
 
 
 
 
 

 

图 9  模型Ⅰ拉伸过程中 hcp 相含量随应变变化的关系 

Fig.9  Change of hcp phase content of model I with strain during 

tensile process  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 10  模型Ⅰ在不同应变水平下的微观结构演变和应力分布图 
Fig.10  Microstructure evolution and stress distribution of model 

I at different strain levels 

 

大，材料中的内应力主要通过孔洞得到了释放，剩余

的内应力不足于驱动 bcc 结构发生马氏体相变，所以

hcp 含量逐渐下降最终趋于稳定状态。由于模型Ⅱ~Ⅳ
中，孔洞分布于材料的中间部位且有多个孔洞同时长

大，材料中的内应力通过孔洞的长大得到了释放，从
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而抑制了马氏体相变的发生，所以 hcp 相的含量没有

出现模型Ⅰ中明显波动的现象。 

3  结  论 

1）O 相可以增加基体 B2 相的屈服强度和塑性，

当 O 相体积分数为 0.31%时，Ti2AlNb 合金的综合性

能相对较好，随着析出相数密度的增加，材料的强度

和塑性所有下降。B2 相的塑韧性较差，在拉伸过程中

达到屈服强度后急剧下降，而 B2 相中含有 O 相时，

其在拉伸过程中达到屈服强度后应力缓慢下降。 
2）B2 相在拉伸过程中伴随相变、点缺陷的产生。

拉伸过程中应力集中主要通过马氏体相变得到释放，

从而延缓了孔洞的形核和长大。由于 O 相抑制了位错

运动，导致应力集中诱导大量 bcc 结构发生马氏体相

变，所以不含析出相时发生 fcc 相变的原子比含有析

出相时少。模型屈服后 fcc 相逐渐减少，由不稳定的 
fcc 相转化为稳定的 hcp 相。 

3）晶体发生塑性变形过程中，孔洞的快速长大导

致位错密度增长速度突然提高，随着位错结构的快速

增殖不同模型中的应力也随之减小。 
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Molecular Dynamics Simulation of Effect of O Phase on Tensile Properties of B2 
Matrix Phase in Ti2AlNb Alloy 

 
Li Ping, Ding Ruidong, Zhang Yongqiang, Shi Chengfeng, Zhi Qiang, Xue Kemin 

(School of Materials Science and Engineering, Hefei University of Technology, Hefei 230009, China) 

 

Abstract: The effect of different number densities of O phase on the mechanical properties of the matrix B2 phase in Ti2AlNb alloy was 

investigated based on molecular dynamics. The results show that the yield strength and plasticity of the B2 phase are improved when the 

O phase is contained. This is because the precipitated phase hinders the start of the slip system in the matrix during the tensile 

deformation process, thereby improving the plastic deformation resistance of the B2 phase of the matrix. It is found that the improvement 

of material plasticity is mainly related to the release of internal stress, in which the release of internal stress by the B2 phase through 

martensitic phase transition is dominant, and the release of internal stress by play a less prominent role. When the matrix B2 phase 

contains the O phase, the hindering effect of O phase on dislocation will lead to stress concentration, thereby inducing martensitic phase 

transition of a large number of bcc structures, and the degree of stress concentration in this process decreases, delaying the growth of pore 

nuclei. In addition, since the O phase is a ductile phase, the growth of holes at the boundary between the O phase and the B2 phase is 

inhibited, so that the plasticity and toughness of Ti2AlNb alloy are greatly improved. And with the increase in the number density of 

precipitated phases, the yield strength and yield strain of the material decrease, but its strength and plasticity are still improved compared 

with those without the O phase. This is because with the increase in O phase number density, the proportion of martensitic phase transition 

of the matrix atoms decreases during the deformation process, so the release degree of the stress concentration by the phase transition 

decreases, and the generation and expansion rate of the holes increase, with makes it more prone for the material to fracture failure. 

Key words: molecular dynamics; Ti2AlNb; O phase number density; martensitic phase transition 
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