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TC17合金的等温转变行为研究
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摘 要：利用微观组织分析和数值模拟的方法研究了TC17合金的等温转变过程。结果表明，TC17合金首先在晶界或靠近晶

界的部位析出α相，随着时效时间的增加，晶粒内部析出大量的针状α相，随着时效温度的降低，析出的α相逐渐变得细小；

随着时效温度的降低，析出α相的速率呈现先增大后减小的趋势，在时效温度为600~650 ℃时，相变驱动力和溶质原子的扩

散速度达到了最大的匹配度，此时析出α相的速率达到了最大。数值模拟结果表明在等温温度为650 ℃时析出α相的速度最

快，该结果和实验结果具有很好的吻合度。
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1　引 言

TC17合金是一种富 β相的α+β型钛合金，其名义成

分为Ti-5Al-2Sn-2Zr-4Mo-4Cr，该合金以具有高强度、断

裂韧性和淬透性，以及具有强度和韧性的良好配合被广

泛运用在航空发动机上[1]。

钛合金的不同的微观组织是通过复杂的热加工工 

艺实现的，其中α+β型钛合金经过热处理可以调控析出

的α相，不同的α相组织对应合金不同的性能，通过等温

处理来控制合金析出α相的体积分数和形貌大小进而得

到理想性能的合金，等温转变曲线（time-temperature-

transformation， TTT）可反映材料在不同温度下的等温相

变过程，确定相析出时间，分析相析出产物等。杨华斌[2]

等人通过金相法对Ti-B19近 β合金进行等温转变研究，

确定了α/β转变的“鼻温”在 500~550 ℃，温度高时，析出

的α相数量少，尺寸大，呈透镜状，温度低时，析出的α相

数量多，尺寸小，为细小的片状或针状。李成林[3]等人通

过金相法测定了Ti-6554合金的TTT曲线，测得等温转变

的“鼻温”为 540 ℃，在 480~600 ℃时效时，α相从亚稳 β

相析出的开始时间小于30 min。王庆娟[4]等人通过金相

法、X射线衍射技术测定了新型超高强 β钛合金（Ti-Al-

V-Mo-Cr-Zr-Nb-Fe系）的等温相变曲线，测定等温相变曲

线的“鼻温”约为 540 ℃，淬火敏感区为 530~570 ℃。余

新平[5]等人采用膨胀法、金相法研究TC21合金的等温转

变行为，金相法能够准确的绘制出等温转变曲线，在

800~840 ℃左右次生 α相的析出速率最快，β→α相转变

对温度的敏感性高，在低温时析出次生α相的速度最慢。

除了通过实验的方法研究钛合金的等温转变行为，也有

学者通过相转变动力学来预测等温转变的过程，主要从

α相的析出行为方面进行研究，进而可以预测现有热处

理方式产生的微观组织对后续热加工工艺的微观结构演

变的影响，Appolaire[6]等人提出了一个模型，其中不同形

貌α相的转变动力学由特定的成核方式和生长规律所决

定，并将模型应用于多组分亚稳态 β钛合金。Teixeira[7]

等人提出了一种新的模型考虑了α的3种形态。研究等

温转变过程可以稳定钛合金组织以及控制钛合金的性

能，可以获得保障钛合金性能所需的α相的体积分数、形

貌尺寸分布等。

对于TC17合金目前已有学者对其进行了研究，董

轶[8]等人研究固溶处理对TC17合金棒材组织与性能的

影响，高温固溶热处理的保温时间与固溶热处理的温度

高低对于TC17合金的组织与性能具有较为明显的影响。

徐斌[9]等人研究了TC17合金在热变形过程中的组织演

变规律，得到变形程度是影响TC17合金球化的主要因

素。徐建伟[10]等人研究了连续冷却过程中TC17钛合金

在不同冷速条件下的相析出行为和组织演变行为，得到

随着冷却速度的增加析出的α相变细变小。邓雨亭[11]等

人研究了航空发动机用β锻TC17钛合金时效析出行为，

合金经两相区固溶和不同时效温度后α相在β相基体上

析出、形核和长大。本研究从2个方面研究TC17合金的

等温转变过程，一方面是通过金相法来研究TC17合金在
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等温转变过程中的组织变化，探索等温处理过程 α相的

析出行为；另一方面是通过相变动力学来模拟TC17合金

等温相变的过程，绘制等温转变曲线。

2　实 验

本研究的实验材料为TC17合金，其化学成分见表1

（测试成分），热处理工艺为 800 ℃/4 h/WQ+630 ℃/8 h/ 

AC。供应态TC17合金的微观组织是典型的双态组织，

由初生 α相和 β转变组织构成，如图 1a所示。采用连续

升温金相法测定TC17合金的相转变温度，如图1b、1c所

示，相转变温度为905 ℃。

利用机械加工制备出Φ8 mm×4 mm的TC17合金分

析试样，热处理采用马弗炉（KSL-1200X），所有试样首先

经过固溶处理（920 ℃/30 min+水淬）得到亚稳β相组织，

然后在α+β两相区进行等温时效处理，时效温度为850、

800、750、700、650、600、550 ℃，时效时间为 1、5、10、30、

60、180、300 min，在马弗炉中进行等温热处理后，出炉水

冷。首先采用金相砂纸对试样进行粗磨和精磨，采用机

械抛光的方式对试样进行抛光，抛光液为二氧化硅悬浮

液（0.05 μm）和过氧化氢按照 5:1（体积比）得到，金相试

样侵蚀剂配比为 5%HF+10%HNO3+85%H2O（体积分

数），侵蚀的时间与试样的状态有关，为3~15 s。

3　结果与讨论

3.1　固溶处理后的显微组织

TC17合金经 920 ℃/30 min固溶水淬之后的显微组

织为亚稳 β相组织[12]，晶粒尺寸约 200 μm，如图 2所示，

亚稳 β相组织与平衡态的 α+β组织在成分上存在差异，

因此它为等温相变提供了化学驱动力，同时，β相向α相

进行转变时，体积会发生变化，产生的体积应变为等温相

变提供了力学驱动力[3]。

3.2　时效处理后的显微组织

图 3~图 5分别为TC17合金经固溶时效处理后的金

相显微组织，钛合金的中的α相一般从晶界开始，然后晶

内α相析出。在时效温度为850 ℃（图3a~3f），时效时间

为1和5 min时，在β晶界部位析出了α相，称为晶界α相

（αGB），在靠近晶界的部位析出了一定取向生长的针状α

相，称为晶界魏式体α相（αWGB）
[13]，αWGB是在αGB相上生成

的相互平行的α板条，如图3a~3b所示，同时可以观察到

靠近晶界的部位有出现“空白区”附近没有α相析出，这

是由于不同元素在相同温度下的扩散速率不同，会出现

连续αGB和不连续αGB，并且在连续αGB周围出现无相析出

区（phase-free-zone，PFZ），不连续αGB周围析出晶界魏氏

α相（αWGB）
[14]，晶粒内部没有明显的α相析出。随着时效

时间的延长，析出的α相逐渐增多，当时效时间为30 min

时，晶粒内部开始析出大量的针状α相，如图3d所示；当

时效时间为1 h时，析出的α相的体积分数和形貌大小趋

于稳定，如图3e所示。

在时效温度为 800 ℃（图 3g~3l）时，时效时间为       

1 min时，只有在晶界处析出了αGB和靠近晶界处析出了

少量αWGB，晶粒内部无明显的α相析出，同时出现了PFZ

的现象（图 3g）。随着时效时间的延长，析出的α相逐渐

增多，当时效时间为5和10 min时，只是在晶界处或者靠

近晶界处析出少量的α相；当时效时间为30 min时，晶粒

内部开始析出大量的 α相（图 3j）；当时效时间为 1 h时，

析出的α相的体积分数和形貌大小趋于稳定（图3k）。

在时效温度为750 ℃（图3m~3p），时效时间为1 min

时，只有在晶界处析出了 αGB和靠近晶界处析出了少量

表1  TC17合金的化学成分

Table 1  Chemical composition of TC17 titanium alloy (wt%)

Al

4.90

Mo

4.07

Cr

4.04

Sn

2.15

Zr

1.99

Fe

0.047

C

0.02

O

0.10

H

0.0054

N

0.005

B

<0.010

Cu

<0.010

Mn

<0.010

Y

<0.005

Ti

Bal.

 a 

50 μm 

b c 

图1  TC17合金的原始显微组织及经不同温度淬火后得到的显微组织

Fig.1  Origin microstructure of TC17 titanium alloy (a); microstructures of TC17 titanium alloy obtained after quenching at 910 ℃ (b) and      

900 °C (c) for 30 min
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αWGB，析出的αWGB和时效温度为800 ℃时相比更细小[15]，

晶粒内部区域通过光学显微镜观察没有明显析出的 α

相。随着时效时间的延长，当时效时间为1 h时，观察到

部分独立连片的 α相（island α），并最终形成魏氏体 α

相[16]（图 3o）；当时效时间为 5 h时才能明显观察到晶粒

内部析出的α相（图3p）。

在时效温度为700、650 ℃（图4a~4f），当时效时间 为

5 min时，只有在晶界处析出了αGB和靠近晶界处析出了少

量αWGB，与时效温度为750 ℃的金相照片对比，可知随着

时效温度的降低，析出的α相越来越细小；时效时间为5 h

时也未能在金相显微镜下观察到明显析出α相（图4f）。

在时效温度为600、550 ℃（图4g~4l），当时效时间为

5 min时，观察到晶粒内部存在黑色团状的“组织”，如图

4g、4j所示。随着时效时间的延长，金相照片只能看到β

晶界，在高倍下已看不到析出的α相，如图4h、4k所示，需

要景深更高的显微镜才能看到。

为了进一步观察低温时效过程中的组织变化，图 5

给出了固溶态TC17合金经 650、600和 550 ℃时效处理

的SEM照片。

在时效温度为 650 ℃（图 5a~5d），当时效时间为     

10 min时，在晶界部位析出了αGB和靠近晶界部位析出了

αWGB，出现了少量的 β转变组织图，如图 5a所示，晶粒内

部析出了大量细小的针状 α相，在低温时效处理时晶内

析出的细小α相为αWI相，如图5b所示；当时效时间为1 h

时，在靠近晶界部位析出的αWGB和时效时间为10 min相

比更多，同时靠近晶界的部位有少量的β转变组织[17]，晶

粒内部已全是αWI，如图5c~5d所示。

在时效温度为600 ℃（图5e~5h），α相析出的规律和

时效温度为650 ℃时相似，当时效时间为10 min时，在晶

界处析出了αGB和靠近晶界处析出了αWGB，晶粒内部析出

了大量的αWI，且和时效温度为650 ℃时相比更细小，β转

变组织也更少了，如图5e~5f所示；当时效时间为1 h时，

只有靠近晶界的部位有少量的 β转变组织，晶粒内部全

是αWI，如图5g~5h所示。

在时效温度为 550 ℃（图 5i），当时效时间为 1 h时，

在晶界处析出了αGB和靠近晶界处析出了少量的αWGB，晶

粒内部有部分区域析出αWI。

TC17合金等温转变的过程是一个形核长大的过程，

是不稳定的亚稳β相分解的过程，在高温时效时，首先在

晶界处析出了αGB和靠近晶界处析出了αWGB，并且出现了

PFZ，随着时效时间的延长，晶粒内部开始析出α相，α相

的整体析出速率并不快，这是因为在高温时效时，比较接

近于相变温度，虽然溶质原子的扩散速度比较快，但相变

驱动力有所欠缺；在低温时效时，由于随着时效温度的降

低，析出的针状α相逐渐变小，且析出α相的速率逐渐减

慢，这是因为在低温时效时，虽然相变的驱动力比较大，

但是溶质原子的扩散速度比较慢，所以 α相析出的速度

也慢。处于低温和高温中间的温度区间，在时效温度为

650和600 ℃，时效时间为10 min时，晶界和晶粒内部析

出了大量的α相，α相的析出速率很快，这是因为处在高

温和低温之间的时效处理相变驱动力和溶质的扩散系数

匹配度比其他的温度高[18]。

4　TC17合金等温相变模拟

4.1　模型假设

基于近年来对近β钛合金预测等温处理过程中β→α
的析出机制以及生长规律的影响，根据 α相的析出位置

和形貌，将其分为 3 类：分别为 αGB相—β晶界析出的 α

相；αWGB—在 β晶界的αGB相生成的相互平行的α板条以

及αWI—在β晶内析出，钛合金相变的过程就是在不同的

时效温度下元素的扩散过程，假设 β晶粒基质是一个理

想的溶液，元素在两相之间的扩散只是局部的扩散，整体

处于动态平衡，基于热化学平衡和元素在不同温度下的

扩散速率可以计算出不同形态的 α相的生长速率，进而

建立出完整的β→α转变模型，通过Python编写化学动态

平衡的方程计算出各温度下的相变程度随着时间变化的

关系，绘制出TTT曲线。

在本模型中，微观结构及其演变被简化为如下：   

（1） 假设对其进行固溶处理后，β晶粒具有相同的尺寸

（直径为200 μm），且其大小仅与固溶的温度和保温时间

有关，为了简化计算这些晶粒由截八面体表示[19]。（2） 在

等温处理期间相变的进展遵循图 6中所示的顺序：首先

是αGB在晶界上成核，直至完全覆盖晶界，假设得到的αGB

层遵循扩散控制的平面生长；然后是 αWGB在 αGB的平面

上成核，并在 β晶粒内开始生长；最后，在较低的时效温

度下，αWI析出在还未被αGB和αWGB生长的地方。

假设 β相是理想溶液，化学平衡可以用溶解度积[20]

来表示：

∏i( xβ
*

i ) xαi
= K ( )T （1）

式中，xαi 和 xβ
*

i 分别表示元素 i在 α和 β的平衡摩尔分数，

 

50 μm 

图2  TC17合金经920 ℃/30 min固溶处理后的显微组织

Fig.2  Microstructure of TC17 titanium after solution treatment at 

920 °C for 30 min
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溶解度积已从测量中得到：

K (T ) = K0 exp ( -
Q
RT ) （2）

式中，R是气体常数，K0=0.810，Q=3440 J/mol。

4.1.1　αGB的成核和生长

αGB的成核属于非均匀成核，非均匀成核的成核频率

图3  TC17合金经不同温度时效处理的OM照片

Fig.3  OM images of TC17 titanium alloy after aging treatment at different temperatures

•• 2284
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与能量呈现正相关的关系，将αGB完全覆盖晶界所需的时

间定义为 tn
[6]，Teixeira[21]的定义如下，tn近似为 tn ≈ 1 J *，

J * 为成核频率，αGB的成核选用碉堡形状的几何体[22]，J *

可以用经典非均匀成核理论来表示[23]：

J * =
2vat

a4

χ
3kBT

Dmin xβminexp ( -
4πχγ2

b

ΔG2
vkBT ) （3）

式中，vat 为原子振动频率，Hz，钛合金典型取值为          

6×1012 Hz（Ti-6Al-4V），α为 β相（母相）的晶格常数，χ =

2γαβ - γββ，kB为玻尔兹曼常数（1.380649×10-23 J/K）， γββ表

示晶界能量，γαβ表示αGB与晶界接触部分的晶界能量，γb

是远离αGB远离晶界部位的能量，ΔG2
v为体积自由能差，

其他术语含义在文献[24]中定义。γββ是通过晶界的取向

角 θ计算得出，对于这些合金目前还没有办法直接测量

γββ，但是晶界取向角θ的取值范围已经通过实验确定，对

于模拟的β晶粒的每1个面的 γββ值通过Wolf[25]的经验公

式计算出（适用于所有的边界取向角θ）：

γββ = γ0sin [ A - ln (sinθ ) ] （4）

式中，A = 4π (1 - υ) k，γ0 = μb/ [ ]4π ( )1 - ν ，其中 μ是剪 

切模量，ν是泊松比，b是晶界处的Burgers矢量模量，k与

位错核心的能量有关，例如Ecore =kμb2。

假设αGB是平面生长的，遵循由组成的元素进行扩散

控制，通过设置的边界条件，求解出β相中各元素的守恒

方程，计算出αGB层的宽度。

（1）假设界面上的局部平衡用溶解度积来描述，见公式

（1）；（2）假设β晶粒是1个无限的介质，远离晶界部分的各

元素浓度没有发生变化（等于标称浓度xβ
0

i ），这种假设对于

αGB来说是合理的，因为αGB扩散长度远小于β晶粒的大小。

需要求解的方程为：

(1 -∑i
é
ë

ù
û( )xβ

0

- xαi Ωi ( )1 - Ωi ) xαi∙
      ∏i

é
ë( )xβ

0

- xαi Ωi ( )1 - Ωi
ù
û

xαi

= K (T )
（5）

图4  TC17合金经不同温度时效处理的OM照片

Fig.4  OM images of TC17 titanium alloy after aging treatment at different temperatures
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Ωi = ℑ (η*2

i ) = π η*
i exp (η*2

i )erfc (η*
i ) （6）

式中，Ωi表示元素 i在β基质中过饱和度，由界面浓度，初

始浓度及平衡浓度定义：Ωi = ( )xβ
*

i - xβ
0

i ( )xβ
*

i - xβ
α

i ，η*
i 表

示由元素 i控制的扩散长度η*
i = W ( )4Dit

1 2
。

4.1.2　αWGB的成核和生长

αWGB析出机制是一个尚未得到深入研究的问题，本

研究中使用了Laude[26]等人测量 β-Cez钛合金在不同温

度下最终的 αWGB的宽度，并拟合得到了其关于温度的

函数：

Wf = 7.89 × 10-11T 2 - 9.59 × 10-8 + 2.93 × 10-5 （7）

但是在每一层 αGB达到临界厚度 Wc 时，αGB停止生

长，αWGB开始形核生长，选择Wc的值等于 β-CEZ合金的

测量值W 0
c ，即对于高晶界取向角θ。然而Teixeira[27]详细

讨论Wc可能高度依赖晶界的取向角，所以对αGB的临界

宽度进行了修正，使得低角度的晶界取向角对αGB的临界

宽度影响同样快，如式（8）所示：

Wc =
γββ
γ0
ββ

W 0
c （8）

式中，γ0
ββ表示当晶界取向角达到最大时，即为90°时 γββ的

取值。

对于αWGB的生长，假设αWGB的生长的几何形状为抛

物线圆柱，通过扩散控制生长，边界条件如下：

（1）假设在界面处局部平衡，同时还假设它是抛物线

圆柱最末端的扩散，最末端的曲率半径ρ最小，它控制着

延长动力学，在这些条件下，平衡式表示如下：

∏i( xβ
*

i ) xαi
= K (T )exp ( γαβVm

ρRT ) = Kρ( )T （9）

式中，Vm表示α相的摩尔体积，ρ表示αWGB相抛物线圆柱

体最末端的曲率半径，Kρ(T)表示αWGB阶段的溶解度积，R

图5  TC17合金经不同温度时效处理的SEM照片

Fig.5  SEM images of TC17 titanium alloy after aging for different time at different temperatures
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表示气体常数。

（2）假设 β晶粒是无限介质，因为扩散长度与 β晶粒

的大小相比，抛物线圆柱末端的扩散特征长度非常小。

需要求解的方程如下：

(1 -∑i
é
ë

ù
û( )xβ

0

- xαi Ωi ( )1 - Ωi ) xαTi∙
      ∏i

é
ë( )xβ

0

- xαi Ωi ( )1 - Ωi
ù
û

xαi

= Kρ(T )
（10）

Ωi = ℑ (Pi ) = πPi exp (Pi )erfc ( Pi ) （11）

Pi = ρL̇/2Di （12）

式中，Pi为Péclet数（无量纲强度参数），表征界面移动效

应与扩散效应的相对强度，ℑ为函数符号，L̇表示αWGB的

生长速度，Di表示元素 i在合金中的扩散系数。

与扩散平面生长不同的是，描述抛物线圆柱扩散生

长有 2个特征长度，一个是抛物线圆柱的生长速率 L̇，还

有一个是抛物线圆柱末端的曲率半径 ρ，所以需要找到

两者的联系才能求解出 L̇，求解方程（公式（9）~（12））可

以得出生长速率 L̇与曲率半径ρ的关系，如图7b所示，生

长速率随着曲率半径的增加会先增大后减小，Zener[28]建

议取这个最大速率对应的曲率半径作为工作半径，虽然

是 经 验 性 的 ，但 Simonen[29] 等 对 Fe-C 合 金 的

Widmanstätten研究符合上述经验。

4.1.3　αWI的成核和生长

利用 JMAK定律计算 αWI的转化率，Teixeira [30]等利

用该定律对TC17合金进行了模拟。计算方法如下，首先

计算扩展转化体积分数 ξWI，为了考虑不同形态的α同时

沉淀，采用文献[31]中的方法进行，扩展体积转换分数ξ e
WI

按照Russell[24]中定义的计算：

ξ e
WI = kWI(t - tSWI ) nWI

（13）

式中，nWI和kWI为αWI形态的 JMAK系数，nWI为Avrami指

数[32]，与相变的形核长大机制相关，对相变温度不敏感；

kWI为相变速率常数，对相变温度较为敏感[33]，tWI表示αWI

开始沉淀的时间，ξ e
WI作为一个中间值是为了计算出真实

的转化体积分数：

dξWI = (1 -∑j
ξj )dξ e

WI （14）

式中，j表示针对每一个α的所有形态。

使用Scheil定律控制何时αWI开始沉淀：

SWI = ∫ dt
tSWI( )T

（15）

式中，当SWI达到1时，αWI开始沉淀。

计算αWI的转化率：

d
dt
ξWI = kWInWI(t - tSWI ) nWI - 1(1 -∑j

ξj ) （16）

从上式可以得出 αWI的转化率与之前 α不同形态的

转换形式无关，只与当前温度和转换后的体积分数有关。

4.2　模型数据和参数

各温度下α相和 β相的元素分布以及元素对应的扩

散系数来自文献[20]，模拟β晶界的散射性需要β相的弹
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Fig.7  Simulation results: (a) width of αGB vs time; (b) growth rate of αWGB vs radius of curvature; (c) transformed volume fraction vs time; (d) TTT curve
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性系数，在 1000 ℃时多晶钛的杨氏模量E=58 GPa和泊

松比 ν=0.4，公式（3）中 k与位错核心的能量有关，在不同

钛合金中其取值也不同，选取与文献[27]中 k=0.12相同，

晶界错向角的取值是根据高斯概率分布模型赋予的，   

高斯概率分布模型的必要参数平均值<θ>=19°和标准差

δθ=15°，同时这也是模型的调控参数。αWI 的模拟是基于

JMAK方程，不同温度下的nWI、kWI和 tWI来自文献[20]。

4.3　模拟结果与实验结果讨论

在包含了1000个β晶粒代表的多晶β相计算相转化

率。取每个时间步长下，各个晶粒内的αGB的宽度和αWGB

的长度的平均值，根据 JMAK方程计算出 αWI的体积分

数，然后计算出每个晶粒内α相的转化率，最后取这1000

个 β晶粒计算出的平均值代表每个时间步长下的转化

率。图 7a~7b分别为 750 ℃下 αGB的生长宽度与时间的

关系和αWGB的生长速率与末端曲率半径的关系，图7c为

750 ℃时α相的转化量与时间的关系，图中阴影的区域为

αGB析出的时间范围，当覆盖晶界并且生长到一定宽度时

就会停止，且αWGB的析出速率比较快，αWI在低温时效时

所占的比例高。随着时效时间的延长，越来越多的晶粒

完成了β→α转变停止析出，所以α相转化率到最后是缓

慢的增加直至所有晶粒完成析出。

模拟得到α转化率为10%的TTT曲线如图7d所示，

可以看出析出α相的速率随着时效温度的降低呈现先增

大后减小的趋势，模拟出的TTT曲线是“C”型的，“鼻温”

为650 ℃。等温转变实验在时效温度为850和800 ℃时，

时效时间为 10 min时在晶界或靠近晶界的部位析出了

少量的α相，如图3c、3i所示；在时效温度为650和600 ℃

时，时效时间为 10 min时析出了大量的 α相，如图 5b、5f

所示；在时效温度为 550 ℃，时效时间为 1 h时析出了少

量的细小 α相，如图 5i所示。等温转变实验 α相的析出

速率随着时效温度的降低先增大后降低，在时效温度为

600~650 ℃时，α相的析出速率最快，模拟结果与实验结

果相吻合。

5　结 论

1）TC17合金经等温时效处理，从高温到低温，析出

α相的速率呈现先增大后减小的趋势，在时效温度区间

为 600~650 ℃时，相变驱动力和溶质原子的扩散速度达

到了最大的匹配程度，此时析出α相的速率达到了最大。

2）TC17合金经等温时效处理，α相首先在晶界或靠

近晶界的部位析出，晶粒内部没有明显的析出，随着时效

时间的延长，晶粒内部析出大量的针状α相，随着时效温

度的降低，析出的α相逐渐细小。

3）通过相转变动力学对TC17合金等温转变过程进

行模拟预测，通过化学平衡动态方程和不同温度下溶质

原子的扩散速率，计算出各温度下 α相转化量与时间的

关系，绘制出TTT曲线，鼻尖温度为650 ℃。

4）通过相变动力学模拟得到的TC17合金的TTT曲

线与等温转变实验所得的结果有较大的吻合度。
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Study on Isothermal Transformation Behavior of TC17 Alloy

Niu Yong1, Wang Bingtao1, Wang Yaoqi2, Zhu Yanchun1

(1. School of Mechanical Engineering, Taiyuan University of Science and Technology, Taiyuan 030024, China)

(2. AVIC Manufacturing Technology Institute, Beijing 100024, China)

Abstract: The isothermal transformation process of TC17 alloy was investigated by microstructure analysis and numerical simulation. The 

experimental results show that TC17 alloy firstly precipitates α phase at or near grain boundaries. And with the increase in aging time, a large 

number of needle-like α phases precipitated inside the grains, and the precipitated α phase gradually becomes fine with the decrease in aging 

temperature. With the decrease in the aging temperature, the rate of precipitated α phase shows a tendency of increasing and then decreasing, and 

both the phase transition driving force and solute atom diffusion rate reach the maximum matching degree at aging temperatures of 600‒650 °C. 

The maximum rate of precipitated α phase is reached currently. At the aging temperature of 600‒650 °C, the phase transition driving force and the 

diffusion speed of solute atoms reach the maximum matching degree, and the rate of precipitating α phase reaches the maximum currently. 

Numerical simulation results show that the precipitation rate of α phase is the fastest at an isothermal temperature of 650 °C, and the results are in 

good agreement with the experimental results.
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