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摘  要：研究一种新型 β钛合金在两相区锻造后，边部、1/2R、心部组织的不均匀性对后续热处理组织性能的影

响。结果表明：合金经 750 ℃固溶后，3 个位置组织中的初生 α相分布不同，经 800 ℃固溶后，β相发生不同程

度的再结晶。合金经 750 ℃+(510 ℃，8 h)固溶时效后，边部和 1/2R 处的组织出现 “β斑”现象；合金经 800 ℃+ 

510 ℃，8 h 固溶时效后，1/2R 处和心部次生 α相的析出存在明显的不均匀性。时效过程中组织的不均匀性导致

合金 3 个位置强度和断裂韧性各不相同。在(750 ℃，0.5 h，AC)+(510 ℃，8 h，AC)固溶时效条件下，合金 1/2R

处的综合性能实现了高强高韧的良好匹配。 
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钛合金具有比强度高、抗疲劳性好、抗蚀性能优

异、耐高温、无磁无毒、弹性模量低等特点，被广泛

地应用于航空航天、海洋工程、生物医用等领域，享

有“太空金属”和“海洋金属”的美誉[1−5]。钛合金最

早的大规模应用于航空航天领域，目前已经发展成为

航空航天飞行器的主要结构材料之一，随着新一代航

空航天飞行器向着高速−大型−结构复杂−低燃油的方

向发展，在设计中要求使用综合性能优异的轻质材料。

β 型钛合金易锻造，冷热加工性能良好，与其他两类

钛合金相比具有最高的比强度，在航空航天用大型锻

件有着广阔的应用前景[6−8]。在实际的生产使用过程

中，β 钛合金仍存在着许多问题，一方面，合金中含

有大量的合金元素，在熔炼过程中，易出现元素的偏

析，尤其是 Fe 元素的偏析形成的“β 斑”，这种“β
斑”还可能在锻造和热处理过程中产生，严重影响着

合金组织性能[9]；另一方面，高价的 Mo、V 等元素使

得合金的生产成本增加，高浓度的合金元素也给合金

的机加工带来了一定的困难。尽管 β钛合金的强度很

高，但其塑性较低，断裂韧性值普遍低于 α+β型钛合

金[10−11]，合金的强韧性匹配较差，许多合金只能满足

超高强钛合金[12]的标准而无法达到高强高韧钛合金

的标准[13]。 

钛合金的组织性能与加工工艺之间有着密切的联

系，通过不同的热机械处理能显著提高合金的性    
能[14−15]。王涛等[16]对 TG6 合金热模锻件的研究发现，

形变过程中 β→α 相变和微区变形的不均匀会导致合

金锻件组织的不均匀性，且这种组织的不均匀性不能

通过热处理制度被彻底消除。费跃等[17]研究了不同锻

造工艺对 Ti-Al-Mo-Cr-Zr 系钛合金组织和性能的影

响，结果表明合金经两相区锻造后获得双态组织，合

金的强度和塑性较高，断裂韧性较低；通过准 β锻造

可获得网篮组织，合金的强度和塑性较低，断裂韧性

较高。XU 等[18]发现，Beta C 合金在动态结晶区变形

后，可通过适当的热处理工艺对组织进行优化。李东

等[19]对 Ti-Al-Fe-V-Cr-Zr 系合金的研究表明，合金在两

相区锻造后，经(790 ℃，1 h，AC)+(550 ℃，2 h，AC)
固溶时效处理，抗拉强度和伸长率分别为 1273 MPa
和 11.0%，断裂韧性达 83.8 MPa·m1/2，具有良好的强

韧性匹配。本文作者研究了 Ti-Al-V-Mo-Cr-Zr-Nb-Fe
系新型钛合金 d 180 mm 锻棒的组织性能，分析讨论

了热处理工艺对 d 180 mm 锻棒边部、1/2R 和心部组

织性能的影响，为该合金在航空航天大型锻件的生产

应用提供一定的参考。 
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1  实验 
 

实验材料为自主研发的 Ti-Al-V-Mo-Cr-Zr-Nb-Fe
系新型钛合金[20]，采用真空自耗电弧炉进行 3 次熔炼

获得 50 kg 的铸锭，其头部和底部的化学成分见表 1。
由 β稳定系数 Kβ和钼当量计算公式[21]，确定该合金的

Kβ=1.33，[Mo]eq=14.2，为近 β型钛合金。通过计算法

确定该合金的相变点为 780 ℃。d 350 mm 的原始铸锭

在两相区共进行 7 火次锻造，始锻温度 1150 ℃，终锻

温度 740 ℃，每火次均进行两墩两拨，锻后空冷，最

终获得 d 180 mm 的锻棒。 
 
表 1  Ti-Al-V-Mo-Cr-Zr-Nb-Fe 系合金的化学成分(质量分

数，%) 

Table 1  Chemical components of Ti-Al-V-Mo-Cr-Zr-Nb-Fe 

alloy (mass fraction,%) 

Location Al V Mo Cr Zr Fe Nb

Top 3.27 8.26 4.04 2.11 9.87 0.50 0.48

Bottom 3.49 8.72 4.26 2.22 2.00 0.55 0.51

 
从实验用锻棒的边部、1/2R、心部分别切取金相、

室温拉伸、平面应变断裂韧度试样，并进行固溶时效

热处理，具体的热处理制度图 1 所示。金相试样经机

械研磨、抛光、腐蚀后，分别在 OLYMPUS PMG3 倒

置式显微镜和 JSM−6390 扫描电镜上进行观察分析。

固溶态试样的腐蚀剂溶液配比为 V(HF):V(HNO3): 
V(H2O)=2:1:7，时效态试样的腐蚀剂溶液配比为 V(HF): 
V(HNO3):V(H2O)=1:3:6。利用 401MVD 显微硬度测试

仪对试样进行显微硬度测试。按照 GB/T228−2002《金 
 

 
图 1  合金的热处理制度 

Fig. 1  Schematic illustration of heat treatment process of 

alloy 

属材料室温拉伸试验方法》在 INSTRON1185 万能拉

伸试验机上进行力学性能的测试，选用标距 25 mm，

直径 5 mm 的标准试样。按照 GB/T4161−2007《金属

材 料 平 面 应 变 断 裂 韧 度 KIC 试 验 方 法 》 在

INSTRON1185 万能拉伸试验机上进行平面应变断裂

韧度试验，选用厚度为 12.5 mm 的缩比样品。 
 

2  结果与分析 
 

2.1  锻态显微组织及硬度分布 
图 2 所示为合金经两相区锻造空冷后的显微组织

及硬度分布。合金中 3 个不同位置的组织均为初生 α
相(αp)和 β 相。其中，边部和心部的 αp呈等轴状，均

匀分布在 β基体上；1/2R 处的 αp呈等轴状和长条状，

分布不均。原始铸锭经两相区多火次、大变形量锻造

后，β 晶粒已充分破碎，组织中已看不见 β 晶界。由

图 2(d)可知，合金经两相区锻造后边部和心部的硬度

高于 1/2R 处的硬度，但差值不是很大，这可能与合金

组织中初生 α相的形态不均有关。 
 
2.2  热处理后合金的显微组织及硬度分布 

图 3 所示为合金经(750 ℃、0.5 h、AC)固溶处理

后的显微组织。由于合金的加热温度低于相变点，组

织中无相变行为发生，合金的组织为初生 α相和 β相。

对比合金的锻态组织(见图 2)，合金经 750 ℃固溶处理

后的组织更均匀，初生 α相的体积分数也略有降低。

合金边部和 1/2R 处的初生 α相呈等轴状，心部的初生

α相呈等轴状和长条状。 
图 4 所示为合金经(800 ℃，0.5 h，AC)固溶处理

后的显微组织。当固溶温度高于相变温度时，合金发

生了 α→β转变，组织由单一的 β相组成。合金边部组

织中的 β晶粒发生了完全再结晶，生成完整平直的晶

界，β晶粒的平均尺寸约为 165 μm；1/2R 处组织则表

现为部分再结晶现象：发生完全再结晶的 β晶粒具有

完整的 β晶界，平均晶粒尺寸为 100 μm，未发生再结

晶的 β相仍旧为变形组织，无明显的 β晶界；心部组

织中只有少数的 β晶粒发生了再结晶。合金 3 个位置

的 β晶粒发生了不同的再结晶现象，这可能与合金在

锻造过程中表面至心部加热的不均匀而导致原始组织

的不同有关。 
图 5 所示为合金经(750 ℃，0.5 h，AC)+(510 ℃，

8 h，AC)固溶时效处理后的显微组织。大量细小的次

生 α相密集地析出于 β基体上，通过光学显微镜已无 
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图 2  合金经两相区锻造后的显微组织及硬度分布 

Fig. 2  Optical microstructures and hardness distribution of alloy through α+β forging: (a) Edge; (b) 1/2R; (c) Core; (d) Hardness 

distribution 

 

 
 

图 3  合金经 750 ℃固溶处理 0.5 h 后的

显微组织 

Fig. 3  Optical microstructures of alloy

solution treated at 750 ℃ for 0.5 h:

(a) Edge; (b) 1/2R; (c) Core 
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法辨别析出相的尺寸和形貌。图 5(a)中出现了大面积

的白色析出析出区域，ZENG 等[22]的研究表明，这种

不均匀的白色区域为“β斑”，往往在合金的时效过程

中容易出现，主要由合金元素的偏聚造成，且这种“β
斑”不利于合金最终的使用性能。合金 1/2R 和心部组

织中“β斑”现象不明显，次生 α相的析出较为均匀。 

图 6 所示为合金经(800 ℃，0.5 h，AC)+(510 ℃，

8 h，AC)固溶时效处理后的显微组织。相比于图 5，
合金在 800 ℃固溶后经时效处理，次生 α相的体积分

数明显增大，这是因为合金经 750 ℃固溶处理后，组

织中含有的初生 α相在一定程度上制约了次生 α相的

析出，而合金经 800 ℃固溶处理后，组织中无初生 α

图 4  合金经 800 ℃固溶处理 0.5 h 后的

显微组织 

Fig. 4  Optical microstructures of alloy

solution treated at 800 ℃ for 0.5 h:

(a) Edge; (b) 1/2R; (c) Core 

图 5  合金经 750 ℃固溶+(510 ℃，8 h)

时效处理后的显微组织 

Fig. 5  Optical microstructures of alloy

aged at 510 ℃ for 8 h after solution

treated at 750 ℃: (a) Edge; (b) 1/2R;

(c) Core 
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相，次生 α相得到充分析出[23]。从次生 α相的析出情

况来看，合金边部组织中次生 α相的析出较均匀，1/2R
和心部的次生 α相析出不均匀，这种组织的不均匀性

可能与合金在固处理后 β晶粒的再结晶程度有关。由

图 4 可知，边部组织的 β晶粒发生了完全再结晶，晶

粒内部的缺陷较少，次生 α相可以均匀形核和生长，

形成均匀的析出特性；在 1/2R 和心部的组织中，未再

结晶的 β相为高缺陷密度的变形基体，使得次生 α相
容易在缺陷较多的地方形核[24]，最终形成了不均匀的

析出特性。 
合金经固溶时效处理后的 SEM 像如图 7 所示。

从图 7(a)可看出，合金经 750 ℃固溶+(510 ℃，8 h)时
效处理后组织中含有少量的初生 α相呈等轴状分布在

β晶界处，平均尺寸为 2 μm，体积分数约为 7%；针

状次生 α相以相互平行或呈一定角度的形式密集地在

β 基体上析出，平均尺寸为 1 μm。合金经 800 ℃固   
溶+(510 ℃，8 h)时效处理后组织中无初生 α相(见图

7(b))，次生 α相的析出表现出不均匀性：晶界附近的

次生 α相尺寸较为细小，平均尺寸为 0.4 μm，相互纵

横交错；晶内的次生 α相尺寸较大，平均尺寸为 1 μm，

约呈 60°夹角相互交错。 
图 8 所示为合金在不同热处理制度下的硬度分布

情况。合金经固溶处理后，组织中未有次生 α相析出，

软相的初生 α相无法起到析出强化的效果；合金经固

溶时效处理后，组织中大量细小的次生 α相具有显著

的强化效果，因此，固溶态合金的显微硬度值约为 
 

 
 

 
图 7  合金经不同固溶温度+(510 ℃，8 h)时效处理后 1/2R 处的 SEM 像 

Fig. 7  SEM images showing microstructure of alloy at 1/2R after being aged at 510 ℃ for 8 h and different solution treated 

temperatures: (a) Solution treated at 750 ℃; (b) Solution treated at 800 ℃ 

图 6  合金经 800 ℃固溶+(510 ℃，8 h)

时效处理后的显微组织 

Fig. 6  Optical microstructures of alloy

aged at 510 ℃ for 8 h after solution

treated at 800 ℃: (a) Edge; (b) 1/2R;

(c) Core 
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图 8  合金在不同热处理制度下的硬度分布 

Fig. 8  Hardness distribution of alloy under different 

treatments: (a) Solution treated for 0.5 h; (b) Aging at 510 ℃ 

for 8 h 

 

270HV，要明显低于时效态合金 400HV 左右的显微硬

度值。图 8(a)表明，合金经 750 ℃固溶后的显微硬度

要高于 800 ℃固溶处理后的显微硬度，这是因为合金

在 750 ℃固溶后，组织中残留的部分初生 α相能对 β
晶界起到钉扎作用，在一定程度上制约 β晶粒的长大， 

阻碍位错的滑移[25]，合金经 800 ℃固溶后，由于组织

中无初生 α 相，β 晶粒的长大不受制约，位错容易在

晶界处开动。在相同的时效条件下，合金经 750 ℃固

溶后的显微硬度低于 800 ℃固溶处理后的显微硬度

(见图 8(b))，这主要于次生 α 相的析出特性有关。由

图 7 可知，合金在 750 ℃固溶后经时效处理，组织中

含有少量的初生 α相，相比于次生 α相，这种软相的

初生 α相对合金的显微硬度贡献较小。另一方面，在

相同的时效条件下，合金经 800 ℃固溶+时效处理后

次生 α相的体积分数更多，尺寸也更小，这种析出特

性有利于提高合金的显微硬度。 
 
2.3  力学性能 

合金经不同热处理后的力学性能如表 2 所列。在

同一种热处理参数下，合金中 3 个位置的力学性能不

同，显然这与组织的不均匀性有关。合金经(750 ℃，

0.5 h，AC)+(510 ℃，8 h，AC)处理后，心部的抗拉强

度最大，为 1389 MPa，1/2R 处的次之，边部的抗拉强

度(Rm)仅为 1294 MPa，屈服强度(Rp0.2)与抗拉强度的

变化规律相一致，伸长率(A)和断裂韧性的变化情况则

与抗拉强度的相反。由图 5 可知，心部组织中次生 α
相的含量最多，析出最均匀，1/2R 和边部的析出较为

不均匀，存在“β 斑”现象，次生 α 相的含量也少于

心部次生 α相的含量，因此心部的强度最大。合金经

(800 ℃，0.5 h，AC)+(510 ℃，8 h，AC)处理后强度的

变化情况与上述情况略有区别，心部的抗拉强度最小，

为 1402 MPa，1/2R 处的次之，边部的抗拉强度最大，

为 1458 MPa，这是因为在该热处理条件下边部组织中

次生 α相的分布较均匀，体积分数较大，1/2R 和心部

组织的析出存在不均匀性(见图 6)。屈服强度与抗拉强

度的变化规律保持一致，伸长率和断面收缩率的变化

趋势与抗拉强度的相反，值得注意的是，断裂韧性值

的变化情况与抗拉强度的相似。 
 
表 2  合金经不同热处理后的力学性能 

Table 2  Mechanical properties of alloy after different heat treatments 

Heat treatment Location Rm/MPa Rp0.2/MPa A/% Z/% KIC/(MPa·m1/2)

(750 ℃, 0.5 h, AC)+(510℃, 8 h, AC) 

Edge 1294 1241 8.5 23.5 66.1 

1/2R 1337 1310 8.5 21.5 59.8 

Core 1389 1352 6.5 20.0 54.5 

(800℃, 0.5 h, AC)+(510℃, 8 h, AC) 

Edge 1458 1435 4.0 11.5 48.7 

1/2R 1437 1407 5.0 15.5 43.6 

Core 1402 1358 5.5 15.5 41.2 
 
Rm is ultimate tensile strength; Rp0.2 is yield strength; A is elongation; Z is reduction in area; KIC is fracture toughness. 
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从表 2 中可知，合金经(750 ℃，0.5 h，AC)+(510 ℃，

8 h，AC)处理后3个位置的平均抗拉强度为1340 MPa，

经(800 ℃，0.5 h，AC)+(510 ℃，8 h，AC)处理后 3

个位置的平均抗拉强度为 1445 MPa，造成两者大小不

等的原因主要与次生 α相的析出特性有关：前者析出

的次生 α相的体积分数小，尺寸大，后者析出的次生

α相体积分数大，尺寸小(见图 7)，前者的时效强化效

果小于后者的。合金经 750 ℃+(510 ℃，8 h)的组织中

还存在少量的初生 α 相，其强化效果要远低于次生 α

相的。合金经 750 ℃+(510 ℃，8 h)处理后 3 个位置的

平均断裂韧性值为59.1 MPa·m1/2，高于800 ℃+(510 ℃，

8 h)条件下的 44.5 MPa·m1/2。一方面，初生 α相增大

了裂纹尖端的塑性区尺寸，降低了裂纹扩展速率。另

一方面，长宽比较大的针状次生 α相更容易使裂纹发

生偏转，增加裂纹路径的曲折性，提高合金的断裂韧

性[26]。因此，在相同的时效条件下，合金经 800 ℃固

溶+时效处理后的强度更大，750 ℃固溶+时效处理后

的断裂韧性更高。 

 

2.4  断口形貌 

通常，β 钛合金合金的强度和断裂韧性呈反比关

系，针对合金在(800 ℃，0.5 h，AC)+(510 ℃，8 h，

AC)固溶时效条件下出现的反常现象，需进一步对该

状态下的断口组织进行观察分析。合金经(800 ℃，0.5 

h，AC)+(510 ℃，8 h，AC)固溶时效后，利用 image pro 

plus 6.0 软件处理得到合金的裂纹扩展路径如图 9 所

示。边部的裂纹扩展路径虽然没有明显的上下起伏，

但裂纹路径具有明显的曲折性；1/2R 处的裂纹扩展路

径有明显的上下起伏，但相比于图 9(b)，裂纹路径的

曲折程度不大；心部的裂纹扩展路径没有明显的上下

起伏，裂纹路径也最为平坦。裂纹扩展路径的曲折性

从一定程度上反映了合金断裂韧性值的大小，裂纹扩

展路径越曲折，裂纹偏转的越厉害，合金在断裂过程

中吸收的能量越多，断裂韧性值越大[27]。因此，合金

边部的断裂韧性值最大，1/2R 处的次之，心部的断裂

韧性值最小，与表 2 中的结果相一致。 

图 10 所示为合金经(800 ℃，0.5 h，AC)+(510 ℃，

8 h，AC)固溶时效后的断口组织。对比图 10(a)、(d)

和(g)可发现，边部断口的剪切唇面积最小，心部断口

的剪切唇面积最大。合金 3 个位置的低倍断口扫描组

织(见图 10(b)、(e)和(h))均表现为被拉长的韧窝，在长

条状的韧窝中间夹杂着尺寸较小的等轴状韧窝。3 个

位置的韧窝的数量、大小、深浅程度没有明显的区别，

但通过高倍断口扫描组织，发现 3 个位置断口组织之

间还是有一定的差别。图 10(c)中的韧窝尺寸较大，断

口表面还存在尺寸较小的次生裂纹；图 10(f)中撕裂脊

的高度明显大于心部组织中的撕裂脊。由于边部断口

组织中的韧窝尺寸略大于 1/2R 处和心部组织中的韧

窝尺寸，且边部组织中还存在次生裂纹，这使得裂纹

在扩展过程中需要吸收更多的能量才能使材料发生断

裂，因此合金边部的断裂韧性值高于 1/2R 处和心部的

断裂韧性值，这于表 2 中的实验结果相符。 

合金在(800 ℃，0.5 h，AC)+(510 ℃，8 h，AC)

条件下的断口组织证明合金的断裂韧性呈现边部高−

心部低的趋势，而合金的强度出现异常现象可能与合

金 3 个位置所取的拉伸试样截面处次生 α相的分布不

均匀有关。另外由表 2 中的数据可知，合金在(750 ℃，

0.5 h，AC)+(510 ℃，8 h，AC) 固溶时效条件下，3 个

位置之间的强度或断裂韧性的差值较大，在(800 ℃，

0.5 h，AC)+(510 ℃，8 h，AC) 固溶时效条件下，3

个位置之间的强度或断裂韧性的差值较小，结合图 5

和图 6，说明合金在相变点上固溶后再经时效处理，

组织的不均匀程度降低，即合金在相变点下固溶后再

经时效处理对组织性能的不均匀性产生的影响更大。 
 

 
图 9  利用 image pro plus 6.0 处理后得到合金裂纹扩展路径图 

Fig. 9  Crack propagation paths of alloy processed using image pro plus 6.0: (a) Edge; (b) 1/2R; (c) Core 
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图 10  经(800 ℃，0.5 h，AC)+(510 ℃，8 h，AC)固溶时效后断裂韧性试样的断口组织 

Fig. 10  Fractographs of fracture toughness specimens after solution-treated under (800 ℃，0.5 h，AC)+(510 ℃，8 h，AC) condition: 

(a)−(c) Edge; (d)−(f) 1/2R; (g)−(i) Core 

 
 

3  结论 
 

1) 直径 180 mm 锻棒边部和心部组织的初生 α相
呈等轴状，1/2R 处的初生 α相以等轴和长条状两种形

态分布在 β基体上，锻态原始组织存在不均匀性。 
2) 合金经 750 ℃固溶后，3 个位置的初生 α相体

积分数减少，分布不均匀；经 800 ℃固溶后组织为单

一的 β相，且 β相发生了不同程度的再结晶。合金经

750 ℃固溶+(510 ℃，8 h)时效后，大量的针状次生 α
相在 β基体上析出，少量的初生 α相残留在 β晶界处，

析出相的分布不均匀，边部和 1/2R 组织中出现“β斑”

现象；经 800 ℃固溶+(510 ℃，8 h)时效后，1/2R 和心

部组织中次生 α相的析出不均匀，β晶界附近的次生 α
相尺寸更小，分布更密集，晶内的次生 α相尺寸较大，

互成 60°夹角相互交错。 
3) 合金经(750 ℃，0.5 h，AC)+(510 ℃，8 h，AC)

固溶时效后，强度较低，断裂韧性较高，1/2R 处的力

学性能为 Rm=1337 MPa，A=8.5%，KIC=59.8 MPa·m1/2，

达到高强高韧钛合金的标准。 
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Effect of microstructure inhomogeneity of forgings on 
microstructure and mechanical properties of  

new near β titanium alloy 
 

CHEN Qiang1, WANG Qing-juan1, WANG Ding-chun2, LIU Ji-xiong2, LI Qiang1, ZHOU Xiao1, LIANG Bo1 
 

(1. School of Metallurgical Engineering, Xi’an University of Architecture and Technology, Xi’an 710055, China; 

2. Institute of Baoji Titanium Industry Group Co., Ltd., Baoji 721014, China) 

 
Abstract: The influence of inhomogeneity of original microstructures including edge, 1/2R and core of a new β titanium 

alloy via α+β forging process on microstructures and mechanical properties following heat treatments were investigated. 

The results show that the distribution of primary α phase in three locations was nonuniform after the alloy 

solution-treated at 750 ℃, and at 800 ℃, different degree of recrystallization occurred within β phase. The alloy 

solution-treated at 750 ℃ followed by aging at 510 ℃ for 8 h, the microstructure with beta fleck happened in edge and 

1/2R. Under the same aging condition, when the solution treatment was taken at 800 ℃, the secondary α phase with 

obviously uneven distribution precipitates in 1/2R and core. This inhomogeneity of microstructures during aging 

treatments results in different mechanical properties both of strength and fracture toughness in three locations. The alloys 

treated at (750 ℃, 0.5 h, AC)+(510 ℃, 8 h, AC) acquires good strength-toughness match, and high strength and high 

toughness of alloy at the location of 1/2R reaches the well match of high strength and high toughness. 

Key words: β titanium alloy; forged in two-phase region; inhomogeneity; precipitated phase; high strength and high 

toughness 
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