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摘要:Ti-Ni-Hf记忆合金因具有高相变温度、相对低廉的价格和高输出功等诸多优点而成为最具潜力的高温形状记忆

合金之一。然而,Ti-Ni-Hf记忆合金基体强度低,变形过程中易优先发生塑性变形,从而使其可实现的可恢复应变远低

于理论值。目前改善应变恢复特性的措施主要包括:热机械处理(冷轧+退火)、合金化、时效处理、制备单晶合金等。研

究表明,Ti-Ni-Hf合金的应变恢复特性与微观组织结构密切相关。本文主要阐述了Ti-Ni-Hf记忆合金在近年来的最新

研究进展,包含微观组织结构的演化规律、马氏体相变行为以及力学性能和应变恢复特性,并基于前期研究成果建立了

微观组织结构-马氏体相变-力学与应变恢复特性的关联特性。当前,Ti-Ni-Hf高温形状记忆合金冷、热加工性能差是其

广泛应用的瓶颈。因此,Ti-Ni-Hf高温记忆合金的粉末冶金和增材制造可能是未来研究的热点与重点。
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Abstract:Ti-Ni-Hfalloyisoneofthemostpotentialhightemperatureshapememoryalloysduetothe
variousadvantagessuchashigherphasetransformationtemperature,relativelylowercostandlarger
outputwork.However,theplasticdeformationtakesplacepriortothereorientationofmartensitic
variantsduetothelowermatrixstrength,whichresultsinthepoorshapememoryproperties.To
date,themeasuresofimprovingthestrainrecoverycharacteristicsconsistofthermo-mechanical
treatment(coldrolling+annealing),alloying,agingtreatmentandfabricationofsinglecrystaletc.
IthasbeenrevealedthatthestrainrecoveryperformancesofTi-Ni-Hfalloysarecloselyrelatedtothe
microstructuralfeatures.Inthepresentpaper,therecentprogressinthefieldofTi-Ni-Hfhigh
temperatureshapememoryalloywaspresented,mainlyconsistingofmicrostructuralevolution,

martensitictransformationbehaviour,mechanicalpropertiesandstrainrecoveryfeatures,moreover,

therelationshipbetweenthemicrostructure,martensitictransformationaswellasthemechanicaland
strainrecoverycharacteristicswasestablished,basedonthepreviousresearchresults.Atpresent,

thepoorcoldorhotworkabilityofTi-Ni-Hfhightemperatureshapememoryalloyisthebottleneck
whichlimitsitsextensiveapplications.Hence,thefutureresearch mayfocusonthepowder
metallurgyandadditivemanufacturingofTi-Ni-Hfhightemperatureshapememoryalloy.
Keywords:Ti-Ni-Hfshapememoryalloy;microstructure;martensitictransformation;shapememory
effect;superelasticity

  高温形状记忆合金是指马氏体相变开始温度

(Ms)高于100℃的形状记忆合金,可用于高温驱动应

用场合,如航空发动机、电流过载保护器、核电站中的

驱动及火灾报警装置等,一直是形状记忆合金领域研
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究的关键与重点,在航空、航天、机械、电子和能源等领

域具有广阔的应用前景[1-4]。其中,Ti-Ni-Hf合金与

其他高温形状记忆合金相比具有相对低廉的价格、较
高的相变温度等诸多优点,是目前最具有应用前景的

高温形状记忆合金之一[1]。Ti-Ni-Hf高温记忆合金

的主要缺陷是可实现的可恢复应变低,远低于其理论

值(≈10%),这主要是由于Ti-Ni-Hf记忆合金的基体

强度低,(001)复合孪晶的形成和a/2(001)滑移面的

滑移同时发生[5-6]。这也是Ti-Ni-Hf高温记忆合金超

弹性行为缺失的主要原因。固溶处理的三元 Ti-Ni-
Hf高温记忆合金最大完全可恢复应变仅为3%左右,
这一数值虽与其他高温记忆合金相近,但远低于Ti-
Ni二元合金中的最大完全可恢复应变(7%~8%),这
已严重制约其广泛应用和进一步发展。

目前为止,为改善Ti-Ni-Hf高温记忆合金的应变

恢复特性进而扩展其进一步的应用领域,众多研究者

做了大量的研究工作。目前研究者改善形状记忆效应

和超弹性而采取的措施包括热机械处理、合金化和时

效处理以及制备单晶Ti-Ni-Hf合金和引入原位自生

增强相[7-25],并且阐明了不同方法改善Ti-Ni-Hf合金

形状记忆效应的内在机制,以及微观组织结构,马氏体

相变和应变恢复特性之间的关联特性。本文主要阐述

了合金化处理、热机械处理以及时效处理等对Ti-Ni-Hf
高温记忆合金的微观组织结构演化、马氏体相变行为、
力学性能与应变恢复特性的影响规律和机制,为Ti-Ni-
Hf高温记忆合金的设计与应用提供一定理论基础。

1 Ti-Ni-Hf记忆合金的微观组织

与二元Ti-Ni合金类似,三元Ti-Ni-Hf合金奥氏

体和马氏体的晶体结构分别为立方结构(B2)和单斜

结构(B19')。且热机械处理、合金化以及时效处理等

也均不会改变其晶体结构。但热机械处理、合金化和

时效处理等都会对其微观组织产生一定的影响。例

如,一方面,热机械处理的Ti-Ni-Hf合金在微观组织

上呈现出晶粒的细化和高密度的位错[15];另一方面,
热机械处理的Ti-Ni-Hf合金的马氏体板条具有多种

取向,并且很难区分马氏体变体间的界面,且随变形量

的增加,马氏体变体的宽度随之减小[16]。
到目前为止,在Ti-Ni-Hf合金中添加的合金化组

元 主 要 包 括:Pd[11-12],Nb[10],Y[13],Al[9],Cu[8,26],

Zr[14],Ta[27-28],Ag[29],Sn[29]等。不同合金化组元在

Ti-Ni-Hf合金中的溶解度不同,Ti-Ni-Hf基合金的微

观组织也不尽相同。其中,Pd,Cu,Zr等组元可完全

溶于 Ti-Ni-Hf合金;而其他合金化组元在 Ti-Ni-Hf

中存在一定溶解度。总体来讲,添加微量第四组元时,
其主要是固溶在Ti-Ni-Hf合金中;而当第四组元添加

量较高时,第四组元会以第二相的形式析出。例如,

Al在Ti-Ni-Hf合金中的固溶度大约为3%(原子分

数,下同),当Al含量高于3%时,经过600℃时效处

理的Ti-Ni-Hf-Al合金中除了观察到 H相外,还会析

出Heusler型Ni2TiAl相[9]。而Nb在Ti-Ni-Hf含量

中的固溶度较小,约为1.0%。当 Nb含量超过1%
时,在Ti-Ni-Hf合金中会形成一种β-Nb软相[10]。并

且随着 Nb含量的增加,β-Nb软相的数量越来越多。

Y在 Ti-Ni-Hf合金中的固溶度更小,仅为0.2%左

右;过量 Y的添加会在Ti-Ni-Hf合金的晶界处形成

一种富Y相[13]。另外,Y的添加会使Ti-Ni-Hf合金

的晶粒得到明显的细化,可使晶粒度由60μm减小至

20μm
[13]。Ag和Sn在Ti-Ni-Hf合金中的固溶度分

别为0.28%和1.78%[29]。高含量Ag的添加,会导致

单质Ag的析出;而过量Sn的添加则会发生12(Ti,

Hf)2Ni+8Sn→6TiNiHf+5(Ti,Hf)3Sn+3(Ti,Hf)

Ni2Sn的反应,形成含Sn的中间化合物,并相应地导

致(Ti,Hf)2Ni相的减少[29]。当Ta在Ti-Ni-Hf合金

中的含量超过3%时,会在Ti-Ni-Hf合金中形成一种

富Ta的软相[28],如图1所示。尽管如此,第四组元的

添加对马氏体的形貌和孪晶类型无明显影响。Ti-Ni-
Hf基记忆合金中马氏体变体间构成典型的自协作组

态,主要呈现出矛头状(spear-like)、镶嵌块状(mosaic-
like)和楔状(wedge-like)[30]。马氏体变体内部亚结构

为高密度的(001)复合孪晶和(001)堆垛层错。而马氏

体变体间主要呈现出(011)Ⅰ型孪晶关系,除此之外,
(111)Ⅰ型孪晶关系和<011>Ⅱ型孪晶关系也可观

察到[30]。

图1 Ti-Ni-Hf-Ta记忆合金的微观组织结构特征[28]

Fig.1 MicrostructuralcharacteristicsofTi-Ni-Hf-Ta

shapememoryalloys[28]

贫Ni的Ti-Ni-Hf合金经过时效处理,其基体中

析出的第二相为(Ti,Hf)2Ni相。并且随着时效时间

23



第49卷 第3期 Ti-Ni-Hf高温形状记忆合金的研究进展

的延长,(Ti,Hf)2Ni相的数量和尺寸会逐渐增多和变

大[17]。(Ti,Hf)2Ni相的析出对其马氏体相貌特征和

孪晶类型均无明显影响。而在退火处理的Ti-Ni-Hf-
Cu合 金 薄 带/薄 膜 中 也 析 出 了 大 量 纳 米 级 (Ti,

Hf)2Ni相[22],如图2中X和 W 所示。类似地,随着

退火温度的升高和退火时间的延长,析出相逐渐长大。
当退火温度为500℃和600℃时,20~40nm的细小

球状(Ti,Hf)2Ni析出相主要分布于晶粒内部;而晶界

处为粗化的椭球状(Ti,Hf)2Ni析出相。当退火温度

为700℃时,(Ti,Hf)2Ni析出相进一步粗化,并转变

为无规则形状。但是,纳米级(Ti,Hf)2Ni相的析出对

马氏体组态和孪晶类型产生了一定的影响。细小(Ti,

Hf)2Ni析出相周围马氏体为(001)复合孪晶,也存在

少量(011)Ⅰ型孪晶。粗大的(Ti,Hf)2Ni析出相周边

马氏体变体为呈(011)Ⅰ型孪晶关系的矛头状马氏体

形貌和具有<011>Ⅱ型孪晶关系的镶嵌块状马氏体,同
时也能观察到少量的(001)复合孪晶。500℃退火处

理的Ti-Ni-Hf-Cu合金薄带中,具有3个取向的马氏

体变体区域之间的界面变得模糊;当退火温度升高至

600℃时,马 氏 体 变 体 间 的 界 面 主 要 包 括{111},
(001)∥{111},{113}和(110)∥{113}4种[22]。

图2 500℃/1h退火处理的Ti-Ni-Hf-Cu合金薄带

中典型明场透射像[22]

Fig.2 Typicalbright-fieldTEMimageintheTi-Ni-Hf-Cu

ribbonannealedat500℃/1h[22]

  早期研究表明,与时效处理的二元富NiTi-Ni合

金类似,时效处理的富 NiNi-Ti-Hf合金基体中弥散

分布着纳米级Ti3Ni4 析出相[31-32]。随着时效温度的

升高和时效时间的延长,Ti3Ni4 相逐渐长大、变多。
通过电子衍射花样分析可知,Ti3Ni4 相为菱形结构,
晶格常数a=0.067nm,α=113.74°。其衍射斑点位

于B2母相<213>B2倒易方向的1/7位置,与母相基体

之间的晶体学位向关系为:(101)P∥(213)B2;(010)P∥
(120)B2。而最近研究[33-34]确定时效处理的富 NiTi-
Ni-Hf合金中析出相为正交结构,包含192个原子,存
在6个变体。其晶格常数a=1.264nm,b=0.882nm,

c=2.608nm;化学成分为 Ni50Ti16.7Hf33.3,并将其命

名为 H 相。H 相 与 基 体 间 取 向 关 系:(100)P∥
(001)B2;[001]P∥<110>B2。

时效处理的富NiTi-Ni-Hf合金中H析出相的析

出和长大与合金成分密切相关。高Ni含量更能促进

H析出相的析出和长大。在相同 Ni含量的条件下,
高Hf含量的富NiTi-Ni-Hf合金中 H析出相长大速

度更快[33]。并且随着时效温度的升高和时效时间的

延长,H析出相逐渐长大粗化,如图3所示。H 析出

相的尺寸和相邻 H析出相间的间距也会改变马氏体

组态。例如,挤压态的 Ni50.3Ti29.7Hf20合金马氏体形

貌主要为矛头状,变体内为高密度的(001)复合孪晶;
经过550℃时效处理的Ni50.3Ti29.7Hf20合金的马氏体

形貌主要为板条状无孪晶亚结构的马氏体变体,马氏

体变体为{011}Ⅰ型孪晶关系[16]。而在经过550℃和

650℃时效处理的 Ni45.3Ti29.7Hf20Pd5 合金中则为高

密度的细小(001)复合孪晶马氏体。马氏体能够逐渐

吞并细小的 H 析出相而持续长大;当 H 析出相尺寸

较大,且相邻H析出相粒子间的空间间距较大时,马
氏体板条在H析出相间形成[35]。

采用粉末冶金的方式在Ti-Ni-Hf合金中以原位

自生方式引入呈准连续网状结构分布的增强相进一步

图3 不同时效温度处理的富Ni的Ni-Ti-Hf-Pd合金的TEM明场像[35] (a)550℃/3h;(b)600℃/3h

Fig.3 BrightfieldTEMimagesoftheNi-richTi-Ni-Hf-Pdalloysagedatdifferenttemperatures[35] (a)550℃/3h;(b)600℃/3h
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提高了Ti-Ni-Hf记忆合金的应变恢复特性[24-25,36-38]。
研究表明,添加少量陶瓷颗粒时,构成网状结构的增强

相为原位自生增强相和(Ti,Hf)2Ni相;而添加大量陶

瓷颗粒时,构成准连续网状结构增强相主要为原位自

生增强相,原位自生增强相的形成导致基体由贫镍演

变为富镍,导致基体中析出高密度的纳米级 H 相,如

图4所示。呈准连续网状结构分布的增强相对Ti-Ni-
Hf基复合材料中马氏体孪晶类型无明显变化。所不

同的是,准连续网状结构增强相周边应力场使周边马

氏体变体呈现出一定的择优取向。并且随着准连续网

状结构增强相数量的增加,马氏体择优取向化程度也

随之增加[38]。

图4 Ti-Ni-Hf记忆合金基复合材料的典型的SEM(a)和TEM图(b)[25]

Fig.4 SEM(a)andTEM(b)imagesofTi-Ni-Hfbasedshapememoryalloycomposite[25]

2 Ti-Ni-Hf记忆合金的马氏体相变行为

对于三元Ti-Ni-Hf合金而言,根据其成分可将其

分为富NiTi-Ni-Hf合金和贫 NiTi-Ni-Hf合金。并

且,无论是富NiTi-Ni-Hf合金还是贫NiTi-Ni-Hf合

金,在加热和冷却过程中均发生一步B19'↔B2马氏体

相变[1]。但固溶处理的富NiTi-Ni-Hf合金的马氏体

相变温度显著低于贫 NiTi-Ni-Hf合金的马氏体相

变。通常,当Hf含量高于10%时,固溶处理的贫 Ni
Ti-Ni-Hf合金的相变温度会高于100℃[39],而固溶处

理的 富 NiTi-Ni-Hf合 金 的 相 变 温 度 会 显 著 低 于

100℃,甚至低于0℃。经时效处理的Ti-Ni-Hf合金

的马氏体相变行为与化学成分密切相关。时效处理的

贫NiTi-Ni-Hf合金在加热和冷却的过程中仅可观察

到一步B19'↔B2马氏体相变。贫 NiTi-Ni-Hf合金

经时效处理会析出大量(Ti,Hf)2Ni相,导致基体中

(Ti+Hf)/Ni比例降低,进而使其相变温度稍微降

低[17-18]。但是贫 NiTi-Ni-Hf-Cu合金薄带的马氏体

相变行为与退火温度密切相关。例如,经过500℃/

1h退火处理的Ti-Ni-Hf-Cu合金薄带在降温过程中

发生两步B2→B19'马氏体相变。低温退火使Ti-Ni-
Hf-Cu薄带中(Ti,Hf)2Ni析出相周围基体化学成分

不均匀[40-41]。距(Ti,Hf)2Ni相不同距离的区域化学

成分不同,使距(Ti,Hf)2Ni相不同距离的位置具有不

同的相变温度,最终导致其在冷却过程中发生两步

B2→B19'马氏体相变。随着退火温度的升高,(Ti,

Hf)2Ni相周边基体化学成分实现均匀化,由两步马氏

体相变转变为一步马氏体相变。并且当退火温度高于

600℃时,基体中(Ti,Hf)2Ni相数量随着退火温度的

升高而逐渐增加,(Ti,Hf)2Ni相的大量析出导致基体

中(Ti+Hf)/Ni比例降低,最终导致相变温度逐渐降

低。类似地,在采用旋转电极雾化法制备的贫NiTi-
Ni-Hf合金粉末中也观察到不同寻常的多步B19'↔
B2马氏体相变,与合金粉末的粒径尺寸密切相关[42],
如图5所示。贫NiTi-Ni-Hf合金粉末呈现出多步马

氏体相变是由其制备过程中极高的冷却速率导致的合

金微球内部化学成分分布不均造成的。如图5所示,
相变峰1和2(<150μm)为大粒径Ti-Ni-Hf合金粉

末外部壳层区域和小粒径Ti-Ni-Hf合金粉末中远离

(Ti,Hf)2Ni相区域的B2⇌B19'马氏体相变;相变峰

3和4(<150μm)则为发生在大粒径Ti-Ni-Hf合金

粉末外部壳层区域和小粒径 Ti-Ni-Hf合金粉末中

(Ti,Hf)2Ni相附近基体区域的B2⇌B19'马氏体相

变;相变峰5和6(75~150μm)为发生于粒径大于

75μm的 Ti-Ni-Hf合 金 粉 末 中 分 布 大 量 的 (Ti,

Hf)2Ni相的心部区域。而采用粉末冶金制备的含准

连续网状结构增强相的Ti-Ni-Hf基复合材料在加热

和冷却过程中均呈现出一步B19'↔B2马氏体相变,
未发现像合金粉末中出现的多步B19'↔B2马氏体相

变[24,36-38]。陶瓷颗粒的添加会消耗基体中Ti元素或

Hf元素,使基体中(Ti+Hf)/Ni比例降低,进而导致

马氏体相变温度的降低。
而富NiTi-Ni-Hf合金经时效处理后会析出高密

度的富Ni析出相,进而使其马氏体相变温度显著升
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图5 不同粒径尺寸的Ti-Ni-Hf合金粉末的DSC曲线[42]

Fig.5 DSCcurvesofTi-Ni-Hfalloypowderswith

differentparticlesizes[42]

高[1]。但早期研究发现,时效处理的富 NiTi-Ni-Hf
合金基体中因析出大量的Ti3Ni4 型析出相而导致R
相变的出现[31,43-44]。并且时效温度和时效时间不同,
马氏体相变行为也存在明显差异。富 NiNi50.3Ti34.7
Hf15合金经过450℃/0.5~5h的时效处理,其在升

温和降温过程中均呈现出三步相变;而延长时效时

间,在升温过程中由三步马氏体相变转变为两步马

氏体相变。在550℃时效处理的情况下,随着时效

时间的延长,其相变行为的演化规律为由升/降温过

程中的三步马氏体相变(≤1h)转变为升温两步马氏

体相变和降温三步马氏体相变(3~10h),继续延长

时效时间(20~70h),转变为升温过程中的一步马氏

体相变和降温过程中的两步马氏体相变[44]。其时效

过程中马氏体相变演化规律与Ti3Ni4 析出相在晶界

处的择优析出密切相关,如图6所示。当时效温度

较低时,高密度细小的Ti3Ni4 相主要沿晶界析出;随
着时效时间的延长,晶内析出相逐渐析出、长大;而
时效温度较高时,析出相主要分布于晶界处,随着时

效时间的延长,析出相也主要分布在晶界处并逐渐

长大、粗化。

图6 经不同时效工艺处理的富NiTi-Ni-Hf合金中析出相演化模型[44]

Fig.6 Modelforevolutionoftheprecipitateinthe富NiTi-Ni-Hfalloyswithdifferentagingprocesses[44]

  最近研究结果表明,经时效处理的富NiTi-Ni-Hf
合金中的析出相为H相,且在加热和冷却过程中均为

B19'↔B2一步马氏体相变,未观察到R相变[20]。并

且,通过改变时效温度和时间,可以对马氏体相变温度

进行调控。低温时效(300~400℃)处理使富 NiTi-
Ni-Hf合金的相变温度先呈现出降低的趋势;随时效

温度的升高,相变温度逐渐升高;继续升高时效温度,
马氏体相变温度反而降低。相变温度的变化主要是成

分效应和机械效应的综合作用[20]。一方面,低温时效

处理的富NiTi-Ni-Hf合金中析出相的尺寸及空间间

距较小(大约为几个纳米),马氏体在形核以及后续长

大的过程中需要更多的应变能,这需要额外的过冷度

弥补这一部分应变能,因此马氏体相变温度呈现出降

低的趋势。另一方面,纳米级H相的析出会导致基体

中Ni含量的减少,即(Ti+Hf)/Ni的比例升高,进而

导致相变升高。但在低温时效时,机械效应对马氏体

相变温度的影响是起主要作用的。而随着时效温度的

升高,大量的析出相开始析出并逐渐长大。H相的析

出消耗基体中大量的Ni,使基体中(Ti+Hf)/Ni的比

例显著升高,进而导致相变温度的升高。而后续相变

温度的降低是由于当时效温度超过600℃时,H析出

相的析出量逐渐减少直到消失。因此,相变温度又会

出现下降的趋势,而时效时间对相变温度的影响在一

定程 度 上 也 取 决 于 相 变 温 度 的 高 低。例 如,Ni50.3
Ti29.7Hf20合金经400℃的时效处理,其马氏体相变温

度随时效时间的延长而降低;而在时效温度为500℃
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的条件下,时效时间的延长会导致马氏体相变温度的

持续升高。并且经过时效处理的富NiTi-Ni-Hf合金

呈现出优异的热循环稳定性[19]。固溶处理的 Ti-Ni-
Hf合金的相变温度随着热循环次数的增加持续降低,
而经时效处理的富 NiTi-Ni-Hf合金经三次热循环,
相变温度降低不高于3℃;继续增加热循环次数,相变

温度已基本保持稳定[19]。
热机械处理的Ti-Ni-Hf合金在相变次序上未发

生明显改变,仍为一步B19'↔B2马氏体相变[15-16]。
但经过热机械处理的Ti-Ni-Hf合金由于晶粒的细化

和基体强度的提高使马氏体相变过程变得困难,最终

导致其马氏体相变温度降低。但是热机械处理的Ti-
Ni-Hf合金会因基体强度的提高而呈现出良好的热循

环稳定性。
合金化第四组元对Ti-Ni-Hf合金的马氏体相变

行为影响较大。其中,绝大多数四组元Ti-Ni-Hf-Q 合

金在加热和冷却过程中也均经历一步B19'↔B2马氏

体相变。但是,一定量Cu,Zr和Sn的添加会诱导多

步马氏体相变的出现。比如,固溶处理的Ti36Ni44Hf15
Cu5 合金在加热过程中呈现出B19'→R→B2两步相

变[21];同样地,当Sn含量大于2%,Ti-Ni-Hf-Sn合金

在升温过程中也呈现两步马氏体相变,但 其 均 为

B19'→B2相变;而铸态Ti-Ni-Hf-Zr(Zr≤7%)合金在

升温的过程中也呈现出B19'→R→B2的两步相变[14]。
另外,在众多的第四组元中,除了高含量Zr元素的添

加,其他第四组元的添加均会不同程度地降低Ti-Ni-
Hf合金相变温度,并且随着第四组元含量的增加,相
变温度会持续降低。例如,第四组元 Al的添加则显

著降低Ti-Ni-Hf合金的相变温度,每增加1%Al,相
变温度降低100℃。当Al含量为5%时,其相变温度已

超出DSC的检测范围,即其相变温度低于-150℃[9]。
类似地,Ta的添加也较大幅度地降低Ti-Ni-Hf合金

的相变温度。当Ta含量由0%增加至12%,其马氏

体相变峰值温度由198.8℃降低为-57.3℃[27-28]。
添加5%Pd使 Ni50.3Ti29.7Hf20合金相变温度(Ap)由

156℃降低至60℃左右[11-12]。当Sn含量由0%增加

至3%时,相变温度(Ms)由205℃降低至116℃。而

0.9%Ag的添加使Ti-Ni-Hf合金相变温度降低35℃
左右[29]。相比较而言,Cu的添加对相变温度的影响

不明显。当Cu含量为5%时,相变温度仅降低17℃
左右[8]。

合金化组元的添加主要是通过改变合金的平均价

电子数(ev/a)和平均价电子浓度(Cv),进而导致马氏

体相变温度的变化。大量研究结果表明[45-46],当ev/a<
6.8时,相变温度(Ms 和As)会随着ev/a比值的增大

而降低;当6.8<ev/a<7.2时,相变温度与ev/a比值

之间没有明显的关系;当ev/a>7.2时,相变温度随着

ev/a比值的增大而稍微降低。而当ev/a=7时,相变

温度在较大范围(25~950℃)内变化。并且,ev/a=7
是获得高相变温度的一个重要因素。另外,当平均价

电子浓度(Cv)从0.145升高至0.296时,相变温度会

持续降低。因此,可以通过向Ti-Ni-Hf合金中添加第

四组元来改变其平均价电子数和平均价电子浓度来调

控其相变温度。尽管如此,第四组元的添加也会导致

第二相的产生,并且对相变温度的影响规律也不尽相

同。第二相的产生不但会改变基体中的化学成分而影

响其平均价电子数(ev/a)和平均价电子浓度(Cv),而
且其会使基体产生一定的共格应变能,二者共同影响

相变温度。
其中,平均价电子数(ev/a)和平均价电子浓度

(Cv)分别可以采用式(1),(2)表示:

ev
a =fNieNiv +fTieTiv +fHfeHfv +fQeQ

v (1)

Cv =ev
et = fNieNiv +fTieTiv +fHfeHfv +fQeQ

v

fNiZNi+fTiZTi
v +fHfZHf

v +fQZQ
(2)

式中:fNi,fTi,fHf和fQ 分别表示 Ni原子、Ti原子、

Hf原子和第四组元(Q)在Ti-Ni-Hf-Q 合金中的原子

分数;eNiv ,eTiv,eHFv 和eQ
v 分别表示Ni原子、Ti原子、Hf

原子和第四组元的价电子数;而ZNi,ZTi,ZHf和ZQ 则

分别表示 Ni原子、Ti原子、Hf原子和第四组元的原

子数。其中,主族元素价电子数就是最外层电子数;副
族元素的价电子数,除了最外层电子外,还包含次外层

电子数。而过渡族元素的价电子数由s+d电子层提

供;非过渡族元素的s+p电子层提供价电子数。

3 Ti-Ni-Hf记忆合金的力学性能和应变恢复

特性

  不同于二元Ti-Ni记忆合金,固溶处理的Ti-Ni-
Hf合金的应力-应变曲线上未观察到明显的对应于马

氏体变体再取向的应力平台,取而代之的是连续的屈

服和明显的加工硬化[6]。并且,马氏体变体再取向较

高的临界应力和高的加工硬化率导致Ti-Ni-Hf合金

较差的形状记忆效应,仅能实现3%的完全可恢复应

变。而通过合金化可使Ti-Ni-Hf合金基体得到一定

的强化。例如,0.5%Y的添加使Ti-Ni-Hf合金的强

度提高了150MPa,最大可完全恢复应变也仅为4%
左右[13]。Ti-Ni-Hf合金中添加5%Zr可使其屈服强

度由640MPa提高到750MPa;当Zr含量增加至

15%时,其屈服强度可高达1170MPa[14]。Cu的添加
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在一定程度上增加了Ti-Ni-Hf合金的非晶形成能力

和热循环稳定性,但其强度和应变恢复特性并没有得

到明显改善[8]。总体而然,采用合金化的方式并没有

明显改善Ti-Ni-Hf合金的形状记忆效应或超弹性。
时效处理的贫 NiTi36Ni49Hf15合金应力-应变曲

线仍呈现出明显的加工硬化现象[17]。并且随时效时

间的延长,时效析出的(Ti,Hf)2Ni相尺寸逐渐增大,
而数量也逐渐增加,这导致屈服强度呈现出先升高后

降低的趋势。当时效时间为20h,其屈服强度达到最

大值(550MPa)。同样地,可恢复应变也随时效时间

的延长而呈现出先增大后减小的趋势。时效处理的贫

NiTi-Ni-Hf合金的应变恢复特性并未得到显著改善,
其在4.2%的预应变条件下可实现90%的可恢复应变

率[17]。非晶Ti-Ni-Hf-Cu合金薄带经退火处理可获

得含高密度纳米级(Ti,Hf)2Ni相的析出,其应变恢复

特性得到显著的改善。经适宜退火工艺处理的Ti-Ni-
Hf-Cu合金薄带可实现的最大形状记忆效应和超弹性

分别为6%和3.5%[22]。
富NiTi-Ni-Hf记忆合金经时效处理可获得纳米

级共格H相,且H析出相尺寸、形貌和分布状态等与

时效工艺密切相关,并在一定程度上对应变恢复特性

产生一定的影响[47-55]。经低温短时间时效处理富 Ni
Ti-Ni-Hf合金的基体中会弥散分布着高密度纳米级

H相,其相变应变和超弹性均会显著提高;随着时效

温度的升高和时效时间的延长,析出相逐渐长大并粗

化,相变应变和超弹性会逐渐恶化。例如,Ni51.2Ti28.8
Hf20合金经450℃时效处理,其基体中为高密度的小

于15nm的H析出相。相应地,其在-20~40℃温

度范围内施加1700MPa的压力条件下仍能恢复原

状,并呈现出4%的超弹性[19]。经550℃/3h时效处

理的富NiTi-Ni-Hf合金中 H 析出相尺寸变为15~
20nm,这导致其在120~160℃温度范围呈现出接近

4%的超弹性,并在1500MPa应力条件下未观察到塑

性变形。继续升高时效温度至650℃时,H析出相尺

寸长大为40~70nm,其可恢复应变略微降低。在

1000MPa的应力条件下最大仅可实现3%左右的超

弹性。经450℃/3h,550℃/3h和650℃/3h时效

处理的Ti-Ni-Hf合金因可实现的最大相变应变的差

异而 导 致 输 出 功 的 差 异,最 大 输 出 功 分 别 为23,

27J/cm3和15J/cm3。对Ni50.3Ti49.7-XHfX 合金进行

550℃/3h时效处理前先进行300℃/12h的预时效

处理可以实现高密度均匀H相的析出,这使得其机械

和功能特性得到进一步提高,可获得最大4%的完全

可恢复应变[55]。
与多晶 Ti-Ni-Hf记忆合金相比,单晶 Ti-Ni-Hf

记忆合金呈现出优异的应变恢复特性。图7为经

1050℃/4h固溶处理的[111]取向的Ni29.7Ti20Hf5Pd
单晶记忆合金在不同温度下的超弹性,由图可知,在

-30~70℃范围内可实现最大6%的超弹性[23]。并

且研究结果表明[51,56],Ti-Ni-Hf单晶合金的马氏体相

变和应变恢复特性均与晶体取向密切相关。单晶Ti-
Ni-Hf25合金在[111],[011]和[001]取向上相应的理

论压缩相变应变分别为7.86%,9.46%,和0%[57]。
不同晶体取向富NiTi-Ni-Hf单晶合金所呈现出的可

恢复应变并不随着时效工艺的改变而发生显著变化。
例如,550℃/3h时效处理的Ti29.7Ni45.3Hf20Pd5 单晶

合金沿[111],[011]和[117]取向的最大可恢复应变分

别为2.2%,2.7%和0.7%。而经600℃/48h时效处

理的Ti29.7Ni45.3Hf20Pd5 单晶合金沿[111],[011]和
[117]取向可获得的最大可恢复应变分别为2.3%,3.
2%和0.9%。

图7 固溶处理[111]取向的Ni29.7Ti20Hf5Pd单晶合金

不同温度下的超弹性[23]

Fig.7 Superelasticityofthesolutiontreated[111]orientated

Ni29.7Ti20Hf5Pdsinglecrystalalloy[23]

而采用陶瓷颗粒(如TiB2 或B4C)与Ti-Ni-Hf合

金粉末进行低能球磨使陶瓷颗粒均匀地附着于Ti-Ni-
Hf合金粉末的表面,然后将混合后的Ti-Ni-Hf合金

粉末与陶瓷颗粒进行热压烧结,最终制备获得含准连

续网状结构增强相的Ti-Ni-Hf基记忆合金复合材料。
结果表明[24-25,38],Ti-Ni-Hf合金中以原位自生方式引

入的呈准连续网状结构的TiB增强相,其可实现的最

大形状记忆效应应变和超弹性分别为6%和4%;而既

含准连续网状结构TiB增强相和HfC增强相,且基体

中又分布着高密度纳米级 H析出相的Ti-Ni-Hf基复

合材料在较宽的温度范围内呈现出最大为10%的超

弹性(如图8所示),这远远高于目前报道的最大值。
这意味着以原位自生增强相在Ti-Ni-Hf基复合材料

中构筑准连续网状结构是目前进一步改善其应变恢复

特性的一种有效方法。
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图8 既含准连续网状结构又含纳米 H相的Ti-Ni-Hf记忆合金

复合材料不同温度下的超弹性[25]

Fig.8 SuperelasticityofTi-Ni-Hfshapememoryalloycomposite

containingquasi-continuousnetworkstructureandnano-scale

Hprecipitateatdifferenttestingtemperatures[25]

4 结束语

综上所述,Ti-Ni-Hf合金中加入合金化元素,如

Al,Cu,Pd,Nb等虽可使形状记忆效应略微提高至

4%,但会造成相变温度显著下降等问题;而热机械处

理(冷变形+适当温度退火)虽然能够提高形状记忆效

应,但在高温应用领域使用时,热机械处理形成的特殊

位错组态被破坏,进而使其形状记忆效应稳定性差;时
效处理对富钛的Ti-Ni-Hf合金体材料的形状记忆效

应无明显影响,但会导致相变温度稍微降低;略微富镍

的Ti-Ni-Hf合金通过时效处理既可改善其形状记忆

效应,又可维持其较高的相变温度,但其可实现的最大

可恢复应变也仅为4%左右。在富钛的 Ti-Ni-Hf合

金非晶薄膜/薄带中通过晶化处理引入(Ti,Hf)2Ni型

纳米析出相,通过调控退火工艺既可保持其相变温度

高于100℃,又可提高合金的最大可恢复应变至6%
左右。尽管如此,这一方法仅适用于制备薄膜与薄带

等,而不适用于Ti-Ni-Hf合金体材料。同样地,目前

制备的单晶Ti-Ni-Hf基记忆合金中最大可实现的完

全可恢复应变也接近6%,但是无法实现大尺寸 Ti-
Ni-Hf单晶记忆合金构件的制备。采用原位自生方式

在Ti-Ni-Hf合金中构筑呈准连续网状结构的TiB增

强相,基体中弥散分布高密度纳米 H 析出相,制备的

Ti-Ni-Hf记忆合金复合材料可实现最大接近10%的

完全可恢复应变。此外,采用粉末冶金方式制备的

Ti-Ni-Hf记忆合金复合材料既可以改变添加的陶瓷

颗粒的种类和含量对其马氏体相变温度、微观组织结

构、力学性能和应变恢复特性进行有效的调控,又可以

一步成型,弥补Ti-Ni-Hf合金冷加工性能差的缺陷,
直接制备复杂构件。尽管如此,像采用3D打印技术

制备的Ti-Ni-Hf记忆合金构件一样,其微观组织上会

观察到一些孔洞或裂纹等缺陷。但目前采用粉末冶金

法一步制备Ti-Ni-Hf记忆合金复合材料构件还未进

行研究,且制备出的复杂构件是否能实现目前报道的

Ti-Ni-Hf记忆合金复合材料的最大可恢复应变,以及

在制备复杂记忆合金复合材料构件过程中遇到的一些

技术难题也亟需解决。

参考文献

[1] KARACAHE,ACARE,TOBEH,etal.NiTiHf-basedshape

memoryalloys[J].MaterialsScienceandTechnology,2014,30
(13):530-544.

[2] FIRSTOVG,VAN HUMBEECKJ,KOVALYN.Hightem-

peratureshapememoryalloys:somerecentdevelopments[J].

MaterialsScienceandEngineering:A,2004,378(1/2):2-10.
[3] FIRSTOVG,VAN HUMBEECKJ,KOVALYN.Hightem-

peratureshapememoryalloysproblemsandprospects[J].Journal

ofIntelligentMaterialSystemsandStructures,2016,17(12):

1041-1047.
[4] MAJ,KARAMANI,NOEBERD.Hightemperatureshape

memoryalloys[J].InternationalMaterialsReviews,2010,55
(5):257-315.

[5] MENGXL,CAIW,WANG L M,etal.Microstructureof

stress-inducedmartensiteinaTi-Ni-Hfhightemperatureshape

memoryalloy[J].ScriptaMaterialia,2001,45:1177-1182.
[6] WANGYQ,ZHENGYF,CAIW,etal.Tensilebehaviorof

Ti36Ni49Hf15hightemperatureshapememoryalloy[J].Scripta

Materialia,1999,40(12):1327-1331.
[7] OTSUKAK,RENX.PhysicalmetallurgyofTi-Ni-basedshape

memoryalloys[J].ProgressinMaterialsScience,2005,50(5):

511-678.
[8] KARACAHE,ACARE,DEDGS,etal.Microstructureand

transformationrelatedbehaviorsofaNi45.3Ti29.7Hf20Cu5 high

temperatureshapememoryalloy[J].MaterialsScienceandEngi-

neering:A,2015,627(11):82-94.
[9] HSUDHD,HORNBUCKLEBC,VALDERRAMAB,etal.

Theeffectofaluminumadditionsonthethermal,microstructur-

al,andmechanicalbehaviorofNiTiHfshapememoryalloys[J].

JournalofAlloysandCompounds,2015,638:67-76.
[10] KIM HY,JINGUUT,NAMTH,etal.Coldworkabilityand

shapememorypropertiesofnovelTi-Ni-Hf-Nbhigh-temperature

shapememoryalloys[J].ScriptaMaterialia,2011,65(9):846-

849.
[11] ACARE,KARACAHE,TOBEH,etal.Characterizationof

theshapememorypropertiesofaNi45.3Ti39.7Hf10Pd5alloy[J].

JournalofAlloysandCompounds,2013,578:297-302.
[12] ACARE,TOBE,H,KAYA,I,etal.Compressiveresponseof

Ni45.3Ti34.7Hf15Pd5andNi45.3Ti29.7Hf20Pd5shape-memoryal-

loys[J].JournalofMaterialsScience,2015,50(4):1924-1934.
[13] YIXY,GAOWH,MENGXL,etal.Microstructure,trans-

formationbehaviorand mechanicalpropertiesof (Ti36 Ni49

Hf15)100-xYxhightemperatureshapememoryalloys[J].Jour-

83



第49卷 第3期 Ti-Ni-Hf高温形状记忆合金的研究进展

nalofAlloysandCompounds,2017,705:98-104.
[14] HONGSH,KIMJT,PARKHJ,etal.InfluenceofZrcon-

tentonphaseformation,transitionandmechanicalbehaviorof

Ni-Ti-Hf-Zrhightemperatureshapememoryalloys[J].Journal

ofAlloysandCompounds,2017,692:77-85.
[15] KOCKARB,KARAMANI,KIMJI,etal.Amethodtoen-

hancecyclicreversibilityof NiTiHfhightemperatureshape

memoryalloys[J].ScriptaMaterialia,2006,54(12):2203-

2208.
[16] BABACANN,BILALM,HAYRETTINC,etal.Effectsof

coldandwarmrollingontheshapememoryresponseofNi50Ti30

Hf20high-temperatureshapememoryalloy[J].ActaMaterialia,

2018,157:228-244.
[17] MENGXL,ZHENGYF,WANGZ,etal.Effectofagingon

thephasetransformationandmechanicalbehaviorofTi36Ni49

Hf15hightemperatureshapememoryalloy[J].ScriptaMateria-

lia,2000,42(4):341-348.
[18] MENGXL,ZHENG YF,WANGZ,etal.Shapememory

propertiesoftheTi36Ni49Hf15hightemperatureshapememory

alloy[J].MaterialsLetters,2000,45(2):128-132.
[19] KARACAHE,SAGHAIANSM,DEDG,etal.Effectsof

nanoprecipitationontheshapememoryandmaterialproperties

ofanNi-richNiTiHfhightemperatureshapememoryalloy[J].

ActaMaterialia,2013,61(19):7422-7431.
[20] EVIRGENA,KARAMANI,SANTAMARTAR,etal.Mi-

crostructuralcharacterizationandshapememorycharacteristics

oftheNi50.3Ti34.7Hf15shapememoryalloy[J].ActaMaterialia,

2015,83:48-60
[21] MENGXL,CAIW,LAUKT,etal.Phasetransformation

andmicrostructureofquaternaryTiNiHfCuhightemperature

shapememoryalloy[J].Intermetallics,2005,13(2):197-201.
[22] MENGXL,CAIW,FUYD,etal.MartensitestructureinTi-

Ni-Hf-Cuquaternaryalloyribbonscontaining(Ti,Hf)2Niprecip-

itates[J].ActaMaterialia,2010,58(10):3751-3763.
[23] KARACAHE,ACARE,BASARANB,etal.Superelasticre-

sponseanddampingcapacityofultrahigh-strength[111]-orien-

tedNiTiHfPdsinglecrystals[J].ScriptaMaterialia,2012,67
(5):447-450.

[24] YIXY,WENGY,SUNKS,etal.Fabrication,characteriza-

tionandpotentialapplicationoflargerbulkTi-Ni-Hfhightem-

peratureshapememoryalloycompositereinforcedbyhybridpar-

ticles[J].JournalofAlloysandCompounds,2018,764:347-

358.
[25] YIXY,MENGXL,CAIW,etal.Largerstrainrecovery

characteristicsofTi-Ni-Hfshapememoryalloycompositeunder

compression[J].ScriptaMaterialia,2018,153:90-93.
[26] MENGXL,TONGYX,LAUKT,etal.EffectofCuaddi-

tiononphasetransformationofTi-Ni-Hfhigh-temperatureshape

memoryalloys[J].MaterialsLetters,2002,57(2):452-456.
[27] KIMKM,HONGJK,PARKCH,etal.Comparativestudy

ofthethermocyclicbehaviorofTi-Ni-HfandTi-Ni-Hf-Tashape

memoryalloys[J].JournalofNanoscienceandNanotechnology,

2016,16(11):11775-11778.

[28] PRASADRVS,PARKCH,KIMSW,etal.Microstructure

andphasetransformationbehaviorofanewhightemperature

NiTiHf-Tashapememoryalloywithexcellentformability[J].

JournalofAlloysandCompounds,2016,697:55-61.
[29] YIXY,PANGGB,SUNB,etal.Themicrostructureand

martensitictransformationbehaviorsinTi-Ni-Hf-X (Ag,Sn)

hightemperatureshapememoryalloys[J].JournalofAlloysand

Compounds,2018,756:19-25.
[30] 郑玉峰.TiNi基记忆合金马氏体变体的显微组织与界面结构

[D].哈尔滨:哈尔滨工业大学,1998.

 ZHENGYF.Microstructureandinterfacestrutureofmartensite

variantsinTiNibasedshapememoryalleys[D].Harbin:Harbin

InstituteofTechnology,1998.
[31] MENGXL,CAIW,CHENF,etal.Effectofagingonmar-

tensitictransformationand microstructurein Ni-rich TiNiHf

shapememoryalloy[J].ScriptaMaterialia,2006,54(9):1599-

1604.
[32] MENGXL,CAIW,FUYD,etal.Shape-memorybehaviors

inanagedNi-richTiNiHfhightemperatureshape-memoryalloy
[J].Intermetallics,2008,16(5):698-705.

[33] SANTAMARTAR,ARROYAVER,PONSJ,etal.TEM

studyofstructuralandmicrostructuralcharacteristicsofapre-

cipitatephaseinNi-richNi-Ti-HfandNi-Ti-Zrshapememoryal-

loys[J].ActaMaterialia,2013,61(16):6191-6206.
[34] YANGF,COUGHLINDR,PHILLIPSPJ,etal.Structure

analysisofaprecipitatephaseinanNi-richhigh-temperature

NiTiHfshapememoryalloy[J].ActaMaterialia,2013,61(9):

3335-3346.
[35] KARACAHE,ACARE,BASARANB,etal.Effectsofaging

on[111]orientedNiTiHfPdsinglecrystalsundercompression
[J].ScriptaMaterialia,2012,67(7/8):728-731.

[36] YIXY,SUNKS,GAO W H,etal.Martensitictransforma-

tionand mechanicalpropertiesofTi-Ni-Hfhightemperature

shapememoryalloywithnetworkstructuresecondparticles[J].

JournalofAlloysandCompounds,2018,735:1219-1226.
[37] YIXY,SUNKS,GAOW H,etal.Microstructuredesignof

theexcellentshaperecoverypropertiesin(Ti,Hf)2Ni/Ti-Ni-Hf

hightemperatureshapememoryalloycomposite[J].Journalof

AlloysandCompounds,2017,729:758-763.
[38] YIXY,SUNB,GAO W H,etal.Microstructureevolution

andsuperelasticitybehaviorofTi-Ni-Hfshapememoryalloy

composite with multi-scaleandheterogeneousreinforcements
[J].JournalofMaterialsScienceandTechnology,2020,42:

113-121.
[39] TONGYX,CHENF,TIANB,etal.Microstructureandmar-

tensitictransformationofTi49Ni51-xHfxhightemperatureshape

memoryalloys[J].MaterialsLetters,2009,63(21):1869-

1871.
[40] MENGXL,FUYD,CAIW,etal.Microstructureandmar-

tensitictransformationbehaviorsofaTi-Ni-Hf-Cuhigh-tempera-

tureshapememoryalloyribbon[J].PhilosophicalMagazineLet-

ters,2009,89(7):431-438.
[41] MENGXL,FUYD,CAIW,etal.Cucontentandannealing

93



材料工程 2021年3月

temperaturedependenceofmartensitictransformationofTi36

Ni49-xHf15Cuxmeltspunribbons[J].Intermetallics,2009,17
(12):1078-1084.

[42] YIXY,MENGXL,CAIW,etal.Multi-stagemartensitic

transformationbehaviorsandmicrostructuralcharacteristicsof

Ti-Ni-Hfhightemperatureshapememoryalloypowders[J].

JournalofAlloysandCompounds,2019,781:644-656.
[43] 孟祥龙.时效NiTiHf合金的相变行为与形状记忆效应[D].哈

尔滨:哈尔滨工业大学,2004.

 MENGXY.Phasetrasformationbehaviorsandshapemenory

effectofagedNiTiHfalloys[D].Harbin:HarbinInstituteof

Technology,2004.
[44] MAHDIMJ,SEYEDHS,MOHAMMADTS,etal.Age-in-

ducedmulti-stagetransformationinaNi-richNiTiHfalloy[J].

ActaMaterialia,2013,61(7):2583-2594.
[45] ZARINEJADM,LIUY.Dependenceoftransformationtemper-

aturesofNiTi-basedshapememoryalloysonthenumberand

concentrationofvalenceelectrons[J].AdvancedFunctionalMa-

terials,2008,18(18):2789-2794.
[46] ZARINEJADM,LIUY,TONGYX.Transformationtemper-

aturechangesduetosecondphaseprecipitationinNiTi-based

shapememoryalloys[J].Intermetallics,2009,17(11):914-

919.
[47] BIGELOWGS,GARGA,PADULAⅡSAP,etal.Load-bi-

asedshape-memoryandsuperelasticpropertiesofaprecipitation

strengthenedhigh-temperatureNi50.3Ni29.7Hf20alloy[J].Scripta

Materialia,2011,64(8):725-728.
[48] ACARE,KARACAHE,BASARANB,etal.Roleofaging

timeonthe microstructureandshape memorypropertiesof

NiTiHfPdsinglecrystals[J].MaterialsScienceandEngineer-

ing:A,2013,573:161-165.
[49] KARAKOCO,HAYRETTINC,EVIRGENA,etal.Roleof

microstructureontheactuationfatigueperformanceofNi-Rich

NiTiHfhightemperatureshapememoryalloys[J].ActaMateri-

alia,2019,175:107-120.
[50] PATRIARCAL,SEHITOGLUH,PANCHENKOEY,etal.

High-temperaturefunctionalbehaviorofsinglecrystalNi51.2

Ti23.4Hf25.4shapememoryalloy[J].Acta Materialia,2016,

106:333-343.
[51] SAGHAIANSM,KARACAHE,TOBEH,etal.Effectsof

agingontheshapememorybehaviorofNi-richNi50.3Ti29.7Hf20

singlecrystals[J].ActaMaterialia,2015,87(4):128-141.
[52] SAGHAIANS M,KARACA H E,TOBE H,etal.High

strengthNiTiHfshapememoryalloyswithtailorableproperties
[J].ActaMaterialia,2017,134:211-220.

[53] PATRIARCAL,SEHITOGLU H.High-temperaturesupere-

lasticityofNi50.6Ti24.4Hf25.0shapememoryalloy[J].Scripta

Materialia,2015,101:12-15.
[54] PATRIARCAL,WUY,SEHITOGLU H,CHUMLYAKOV

YI.HightemperatureshapememorybehaviorofNi50.3Ti25

Hf24.7singlecrystals[J].ScriptaMaterialia,2016,115:133-136.
[55] BEHNAMAA,THOMASG,JOSEPH G,etal.Effectofa

pre-agingtreatmentonthemechanicalbehaviorsofNi50.3Ti49.7-X

HfX(X≤9at.%)shapememoryalloys[J].ScriptaMaterialia,

2018,147:11-15.
[56] ACARE,KARACAHE,TOBEH,etal.Orientationdepend-

enceoftheshapememorypropertiesinagedNi45.3Ti29.7Hf20Pd5

singlecrystals[J].Intermetallics,2014,54:60-68.
[57] SEHITOGLUH,WUY,PATRIARCAL,etal.Superelastici-

tyandshapememorybehaviorofNiTiHfalloys[J].Shape

MemoryandSuperelasticity,2017,3(2):168-187.
[58] ELAHINIA M,MOGHADDAM NS,AMERINATANZIA,

etal.AdditivemanufacturingofNiTiHfhightemperatureshape

memoryalloy[J].ScriptaMaterialia,2018,145:90-94.

基金项目:国家自然科学基金资助项目(51931004,51871080)

收稿日期:2020-06-12;修订日期:2020-12-10
通讯作者:孟祥龙(1976-),男,教授,博士,主要研究方向为记忆合金/

薄膜和马氏体相变,联系地址:黑龙江省哈尔滨市南岗区西大直街92
号哈尔滨工业大学10号楼402(150001),E-mail:xlmeng@hit.edu.cn

(本文责编:齐书涵)

04


