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摘　 要: 随着人类对海洋探索的不断深入, 海水对潜艇的冲刷与侵蚀问题愈发显著, 这对长期服役于恶劣海洋环境中的钛合

金材料的抗冲击性能提出了更为严苛的要求。 研究了固溶温度对 TA31 钛合金板材的冲击韧性的影响。 结果表明, 当固溶温

度(870
 

℃ )低于 β 转变温度时, 合金的微观组织主要由椭圆状的初生 α 相和 β 转变组织组成。 随着固溶温度逐渐升高

(970
 

℃ ) , 初生 α 相的数量逐渐减少, 而 β 转变组织的比例则相应增多, 并且在 β 转变组织中观察到少量片层状 α 相析出。

当固溶温度(1020
 

℃ )进一步提升至高于 β 转变温度时, β 基体上会形成大量的片层 α 相, 这些片层 α 相交错排列, 构成典型

的网篮组织。 经 870
 

℃ 固溶 1
 

h 处理后的冲击试样( V 型口)冲击性能最好, 冲击吸收功可达到 108. 81
 

J, 其中以裂纹扩展功

为主。 具体地, 裂纹萌生功为 18. 97
 

J, 裂纹扩展功为 89. 84
 

J。 固溶温度对 TA31 钛合金微观组织和冲击功产生着显著影响。

具体而言, 随着固溶温度的逐渐升高, TA31 钛合金的冲击韧性呈现出明显的下降趋势。
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Abstract:
 

With
 

the
 

deepening
 

of
 

human
 

exploration
 

of
 

the
 

ocean,
 

the
 

erosion
 

and
 

corrosion
 

of
 

submarines
 

by
 

seawater
 

are
 

becoming
 

increasingly
 

significant,
 

which
 

puts
 

forward
 

more
 

stringent
 

requirements
 

for
 

the
 

impact
 

resistance
 

of
 

titanium
 

alloy
 

materials
 

long-tern
 

serving
 

in
 

harsh
 

marine
 

environments.
 

In
 

this
 

paper,
 

the
 

effect
 

of
 

solution
 

temperature
 

on
 

the
 

impact
 

toughness
 

of
 

TA31
 

alloy
 

sheet
 

is
 

studied.
 

The
 

results
 

show
 

that
 

when
 

the
 

solution
 

temperature
 

(870
 

℃ )
 

is
 

lower
 

than
 

the
 

β
 

transition
 

temperature,
 

the
 

microstructure
 

of
 

the
 

alloy
 

is
 

mainly
 

composed
 

of
 

ellipticity
 

primary
 

α
 

phase
 

and
 

β-transition
 

structure.
 

With
 

the
 

increase
 

of
 

solution
 

temperature
 

(970
 

℃ ),
 

the
 

number
 

of
 

primary
 

α
 

phase
 

decreases
 

gradually,
 

while
 

the
 

proportion
 

of
 

β-transformed
 

structure
 

increases
 

correspondingly,
 

and
 

a
 

small
 

amount
 

of
 

lamellar
 

α
 

phase
 

is
 

observed
 

in
 

the
 

β-transformed
 

structure.
 

When
 

the
 

solution
 

temperature
 

(1020
 

℃ )
 

is
 

further
 

increased
 

to
 

higher
 

than
 

the
 

β
 

transition
 

temperature,
 

a
 

large
 

number
 

of
 

lamellar
 

α
 

phases
 

is
 

formed
 

on
 

the
 

β
 

matrix.
 

These
 

lamellar
 

α
 

phases
 

are
 

interlaced
 

and
 

ar-
ranged,

 

forming
 

a
 

typical
 

basket-weave
 

microstructure.
 

After
 

so-
lution

 

treatment
 

at
 

870
 

℃
 

for
 

1
 

h,
 

the
 

impact
 

specimen
 

( V-notch)
 

has
 

the
 

best
 

impact
 

performance,
 

and
 

the
 

impact
 

ab-
sorption

 

energy
 

reaches
 

108. 81
 

J,
 

among
 

which
 

the
 

crack
 

propa-



中国材料进展 第 44 卷

gation
 

energy
 

is
 

the
 

main
 

part.
 

Specifically,
 

the
 

work
 

of
 

crack
 

initiation
 

is
 

18. 97
 

J,
 

and
 

the
 

work
 

of
 

crack
 

propagation
 

is
 

89. 84
 

J.
 

The
 

solution
 

temperature
 

has
 

a
 

significant
 

effect
 

on
 

the
 

microstructure
 

and
 

impact
 

properties
 

of
 

TA31
 

alloy.
 

Specif-
ically,

 

with
 

the
 

increase
 

of
 

solution
 

temperature,
 

the
 

impact
 

toughness
 

of
 

TA31
 

alloy
 

shows
 

a
 

significant
 

downward
 

trend.
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1　 前　 言

钛合金因其强度高、 密度低、 热强性好、 耐蚀性和

低温性能优异的特点, 成为十分重要的结构材料, 广泛

应用在航空航天、 海洋工程以及汽车领域等[1-3] 。 海洋

环境复杂且极具挑战性, 时常需要克服高盐度、 潮湿以

及强烈的海水冲击和海水腐蚀作用, 因此对钛合金的冲击

韧性提出了更高的要求。 但不同类型的钛合金冲击韧性差

异较大, 例如, α 型钛合金如 TA2、 TA8 等室温冲击韧性

较好, TA2 钛合金冲击韧性通常在 30 ~ 50
 

J / cm2 [4] , TA8
钛合金常温下平均冲击韧性可达 30~ 40

 

J / cm2 ; α+β 型的

TC4 钛合金室温冲击韧性为 25 ~ 40
 

J / cm2 [5] ; 纯钛 TA1
在-40

 

℃的低温冲击试验中冲击韧性为 15 ~ 20
 

J / cm2 [6] 。
当面对不同的使用环境, 选择合适的钛合金具有十分重

要的意义[7] 。
随着钛合金材料在各个领域的广泛应用与持续推广,

钛合金也面临更加复杂的服役环境, 对其强度、 韧性、
耐腐蚀性等诸多方面都提出了更加严苛的要求。 因此,
深入探究钛合金微观组织与力学性能之间的对应关系,
选择合适热处理工艺以达到最优的热处理性能, 是钛合

金材料应用极具关键意义的研究方向。 尉文超等[8] 的研

究表明, TC4 钛合金经退火处理后, 试样中 β 转变组织

增加, 强度、 塑性和韧性相比热轧态均有所提升; 而经

固溶时效处理后, 试样组织发生晶粒细化, 强度较热轧

态明显提高, 但塑性和韧性有所降低。 Lei 等[9] 研究了

CT20 合金在不同温度下的力学性能, 得出在 20
 

℃ 时曲

折的裂纹路径、 位错滑移和变形孪晶的协同作用使 CT20
达到了最高的冲击韧性。 陈军等[10]对 Ti700 钛合金的研究

结果显示, 退火温度对钛合金冲击韧性有较大影响, 在

650~850
 

℃处理后试样的冲击韧度为低值区, 在 915
 

℃
处理可获得最高值。 Jiang 等[11] 研究了环轧后的 TA31 钛

合金圆柱形壳体的冲击韧性, 结果表明, 裂纹在等轴 α
相中比在片层 α 相中传播更加容易。

TA31 钛合金是我国自主研发的钛合金牌号, 具有优

异的耐海洋腐蚀特性, 并且成本较低廉, 但目前对该钛

合金冲击韧性的相关研究还不完善, 热处理制度对其微

观组织的影响还需进一步的探究[12] 。 本文针对 TA31 钛

合金板材, 围绕其 β 转变温度, 采用了 3 种固溶温度作

为对照组, 探究 TA31 钛合金固溶温度、 微观组织和冲击

韧性之间的耦合关系, 以期为 TA31 钛合金安全服役提供

更系统的数据支撑。

2　 实验材料与方法

本实验采用规格为 400
 

mm×200
 

mm×46
 

mm 的 TA31
钛合金板材, 其主要合金成分如表 1 所示。 沿着轧制方

向取规格为 55
 

mm×10
 

mm×10
 

mm 的冲击试样, V 型缺

口, 开口朝法向( normal
 

direction, ND), 垂直轧制方向

(rolling
 

direction, RD), 方向缺口深度为 2
 

mm, 具体尺

寸见图 1。 利用金相法测得 TA31 钛合金 β 转变温度为

990
 

℃ [13] 。 固溶温度围绕 β 转变温度, 分别设定 870,
970 和 1020

 

℃
 

3 个温度梯度, 保温 1
 

h 后空冷。
表 1　 TA31 钛合金成分

Table
 

1　 Composition
 

of
 

TA31
 

alloy
 

( w / %)

Ti Al Nb Zr Mo

Bal. 5. 5 ~ 6. 5 2. 5 ~ 3. 5 1. 5 ~ 2. 5 0. 6~ 1. 5

图 1　 冲击试样的尺寸

Fig. 1　 Size
 

of
 

impact
 

specimen

采用万测 PIT 系列 H 型双立柱金属摆锤冲击试验机

进行室温冲击实验, 实验标准依据 GB / T229—2007。 试

样的微观组织样品制备: 用 SiC 砂纸打磨, 然后用体积

比为 1∶ 9 的高氯酸和冰乙酸电抛液进行电解抛光, 电解抛

光电压为 50
 

V, 电抛时间在 30
 

s 左右, 抛光温度为 10 ~
15

 

℃ 。 抛光后使用体积比为 1∶ 3 ∶ 10 的氢氟酸、 硝酸、 去

离子水腐蚀剂对试样表面进行腐蚀, 腐蚀时间为 10
 

s。
使用 Hitachi

 

SU6600 扫描电子显微镜和 JEOL-2100F 透射

电子显微镜进行微观组织表征。

3　 结果与分析

3. 1　 固溶温度对微观组织的影响

图 2 是 TA31 钛合金在 870, 970 和 1020
 

℃ 固溶 1
 

h
后的微观组织形貌。 经 870 和 970

 

℃ 进行双相区固溶处

理的试样的微观组织均由初生 α 相和 β 转变组织组成。
870

 

℃固溶试样组织中的初生 α 相大部分沿着轧制方向

伸长变形(图 2a)。 这是由于固溶温度较低且保温时间不

足, 导致初生 α 相未能得到充分的回复[14,
 

15] 。 图 2b 为

970
 

℃ 固溶样品的微观组织, 初生 α 相组织特征与

425
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870
 

℃固溶样品的组织特征相似, 初生 α 相发生变形,
不同之处在于其初生 α 相的数量显著减少, β 转变组织

明显增加。 这一现象源于固溶温度升高, 初生 α 相回

溶, 部分初生 α 相溶解到 β 相中; 在 β 转变组织的间隙

出现了少量的片层 α 相。 当固溶温度超过 β 转变温度

后, TA31 钛合金的微观组织发生了显著变化, 如图 2c

所示。 1020
 

℃固溶试样的微观组织呈现明显的网篮组

织特征, 在 β 转变组织上分布着交织排列的片状 α 相。
其中较长的片层状 α 相将 β 转变组织分隔成多个区域,
在这些粗大的片层 α 相之间又分布着高密度的细小的 α
针片。 这种交织排列的片状 α 相, 使整体形成形似网篮

的编织结构[16,
 

17] 。

图 2　 不同固溶温度处理后的 TA31 钛合金的微观组织: (a)870
 

℃ , (b)970
 

℃ , (c)1020
 

℃

Fig. 2　 Microstructure
 

of
 

TA31
 

alloy
 

after
 

solution
 

treatment
 

at
 

different
 

temperatures: (a)
 

870
 

℃ ,
 

(b)
 

970
 

℃ ,
 

(c)
 

1020
 

℃

3. 2　 冲击韧性

图 3 为不同固溶温度处理后的 TA31 钛合金冲击吸收

功对比图, 可以看出, 随着固溶温度的升高, TA31 钛合

金的冲击吸收功整体呈下降趋势。 固溶温度低于 β 转变

温度时, 随着固溶温度的升高, 冲击吸收功下降较少。
当固溶温度升高到 β 转变温度以上时, 冲击吸收功下降

明显。 裂纹萌生阶段所需要的能量源自材料在受力初始

阶段内部微观结构发生的塑性变形; 为遏制裂纹的进一

步发展, 材料通过持续消耗能量来进行抵抗, 这部分在

裂纹扩展过程中被材料吸收并耗散的能量, 即定义为该

阶段的吸收功[18] 。 图 3 中的结果显示, 固溶温度对 TA31
钛合金的裂纹萌生功影响较小, 不同固溶温度处理后的

试样裂纹萌生功稳定在 20
 

J 左右。 而随着固溶温度的升

高, 裂纹扩展功变化趋势与冲击吸收功高度一致, 说明

冲击吸收功主要取决于裂纹扩展。 随着固溶温度的升高,
溶质原子的溶解程度增大, 位错在移动过程中受到的阻

力减小, 导致裂纹在扩展阶段所吸收的能量减少[19] 。 而

具有双态组织的样品具有更高体积分数的 β 转变组织,
其上分布的具有随机取向的片层状 α 相使裂纹在组织之

间的扩展受到明显阻碍。 同时, 大量的初生 α 相也为合

金的塑性变形提供了足够的变形能力, 从而进一步提高

了试样整体的冲击韧性[20] 。
3. 3　 断口形貌

合金的断口形貌通常是判断材料断裂方式和塑性变

形能力的重要依据。 图 4 为 870, 970 和 1020
 

℃ 固溶样

品的冲击断口宏观形貌, 图片底部为 V 型缺口, 从下至

上依次为裂纹萌生区和扩展区。 可以看出, 870 和 970
 

℃
固溶试样的断口形貌高度相似。 断口表面均呈银亮色,
在裂纹扩展区表面可以清晰地观察到层状分布的撕裂棱。
这些层状撕裂的方向与主裂纹的扩展路径垂直, 可以有

图 3　 不同固溶温度处理后 TA31 钛合金的冲击韧性

Fig. 3　 Impact
 

toughness
 

of
 

TA31
 

alloy
 

after
 

solution
 

treatment
 

at
 

dif-

ferent
 

temperatures

效地阻碍裂纹的扩展。 这种层状增韧的断裂方式增加了

材料抵抗断裂的能力, 使材料具有更高的冲击韧性。 经

对比, 870
 

℃ 固溶试样的断口相较于 970
 

℃ 试样的断口

起伏明显更大, 说明它在裂纹扩展阶段经历更加剧烈的

塑性变形, 在裂纹扩展过程中吸收了更多的能量。 在

1020
 

℃固溶的条件下, 试样的断口形貌发生了显著变

化, 不再显现出层状断裂的典型迹象。 取而代之的是断

口上广泛且随机地散布着大量细小的撕裂棱。 同时, 这

些撕裂棱之间还分布着光亮的解离刻面, 从宏观上表现

出高低起伏的特点, 属于准解理断裂断口形貌。 这种断

口形貌的形成主要是由网篮组织中片层方向的非均匀性

导致的。 当裂纹在材料中扩展时, 由于片层方向的随机

变化使得裂纹在扩展过程中需要频繁改变扩展方向, 从

而导致断口表面变得曲折复杂。 交织的 α 片层构成的这种

网篮组织使得裂纹在扩展过程中倾向沿着 α 片层的界面进

行传播。 由于 α 片层间结合强度不足, 当材料承受冲击载

荷时, 裂纹优先沿片层界面萌生并形成快速扩展通道。 这

525
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图 4　 不同固溶温度处理后 TA31 钛合金的冲击断口宏观形貌: (a)870
 

℃ , (b)970
 

℃ , (c)1020
 

℃

Fig. 4　 Macroscopic
 

morphology
 

of
 

impact
 

fracture
 

of
 

TA31
 

alloy
 

after
 

solution
 

treatment
 

at
 

different
 

temperatures: ( a)
 

870
 

℃ ,
 

(b)
 

970
 

℃ ,
 

(c)
 

1020
 

℃

种弱界面特性导致裂纹在扩展过程中缺乏有效的能量耗

散机制, 最终呈现出裂纹失稳扩展特征, 进而导致材料

对冲击能量的吸收能力受限, 宏观上表现为较低的冲击

韧性值[21] 。
经过不同温度的固溶处理后, 样品的宏观冲击断口

形貌呈现出显著的差异。 然而, 这些形貌并未清晰揭示

出裂纹萌生区和裂纹扩展区对冲击性能的具体贡献。 为

了更深入地探究 TA31 钛合金的组织结构与冲击功之间

的关联, 对在 870, 970 和 1020
 

℃ 下进行固溶处理的样

品进行了微观断口分析, 特别关注了起裂区和裂纹扩展

区的形貌特征, 结果如图 5 所示。 870
 

℃ 固溶样品的起

裂区和 970
 

℃固溶样品的起裂区较为相似, 在起裂区表

面都存在着较多的微孔, 属于韧窝断裂型起裂形貌

(图 5a 和 5b)。 这些微孔是由于初生 α 相与 β 转变组织在

受到冲击载荷时, 在两相界面处产生了应力集中, 导致界

面分离, 从而形成了大量的孔洞[22] 。 而 1020
 

℃固溶样品

的起裂区形貌与 870 和 970
 

℃固溶样品不同(图 5c)。 其起

裂区由较小的韧窝和准解理平台组成, 是典型的准解理

起裂形貌。 从整体上看, 固溶温度的变化对于样品起裂

区形貌的影响较小, 因此裂纹萌生功相差较小。 同样,
对 3 种不同固溶温度处理的样品的裂纹扩展区形貌进行

了对比。 870
 

℃ 固溶样品的裂纹扩展区形貌如图 5d 所

示, 该区域内密集分布着尺寸均匀的韧窝, 且这些韧窝

中心均含有小尺寸的微孔; 随着固溶温度升高, 970
 

℃
固溶样品的裂纹扩展区也是由较为密集的韧窝构成, 靠

近大孔洞附近的韧窝尺寸较大, 其余部分韧窝尺寸较小,
见图 5e。 不难发现, 870 和 970

 

℃ 固溶样品的裂纹扩展

区表面都出现了层状开裂的特征, 均横向分布在断口表

图 5　 不同固溶温度处理后 TA31 钛合金的冲击断口微观形貌: (a)870
 

℃ -起裂区, (b)970
 

℃ -起裂区, (c)1020
 

℃ -起裂区, (d)870
 

℃ -

扩展区, (e)970
 

℃ -扩展区, (f)1020
 

℃ -扩展区

Fig. 5　 Micromorphology
 

of
 

impact
 

fracture
 

of
 

TA31
 

alloy
 

after
 

solution
 

treatment
 

at
 

different
 

temperatures: (a)
 

870
 

℃ -cracking
 

zone,
 

(b)
 

970
 

℃ -

cracking
 

zone,
 

(c)
 

1020
 

℃ -cracking
 

zone,
 

(d)
 

870
 

℃ -expansion
 

area,
 

(e)
 

970
 

℃ -expansion
 

area,
 

(f)
 

1020
 

℃ -expansion
 

area
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面。 1020
 

℃固溶样品的裂纹扩展区形貌与前两者完全不

同, 其裂纹扩展区是由高低起伏的撕裂脊组成, 且撕裂

脊上分布有较为密集的小韧窝, 如图 5f 所示。 这种特殊

形貌的形成与其网篮组织密不可分, 网篮组织中 α 片层

的不同取向会导致其在受到冲击载荷作用时表现出不同

的变形行为。 当裂纹穿过不同取向的 α 片层时, 由于各

片层的塑性变形能力不同, 导致裂纹两侧变形不协调,
从而产生了这种撕裂形貌[23,

 

24] 。 由以上微观组织特征可

以看出, 裂纹扩展区是影响 TA31 钛合金冲击韧性的关键

区域, 该区域内分布均匀且密集的韧窝结构可以显著提

升材料的冲击韧性。
为进一步明晰各样品的变形特征, 对样品的断口纵

剖面进行了细致的显微组织表征, 深入分析各种组织在

冲击载荷作用下的具体变形行为。 除此之外, 观察冲击

断口纵剖面也是判断材料是否存在内部缺陷, 如夹杂

物、 气孔和微裂纹等的重要手段。 图 6 所示为 TA31 钛

合金经不同固溶温度处理后的微观断口纵剖面形貌。 在

870
 

℃固溶试样断口纵剖面上观察到靠近断口处的初生

α 相和 β 转变组织都参与协调了合金的整体塑性变形,
具体表现为该区域内的初生 α 相和 β 转变组织都发生了

明显的弯曲变形, 如图 6a 中圈出区域所示。 随着固溶

温度提升至 970
 

℃ , 样品中的 β 转变组织增加, 等轴状

的初生 α 相减少。 具有细片层析出相的 β 转变组织在冲

击载荷作用下不易发生变形, 因而只有初生 α 相和靠近

主裂纹区域的少部分 β 转变组织参与变形。 相应地, 其

变形区域明显缩小, 如图 6b 所示。 在 1020
 

℃ 固溶处理

后的试样中, 靠近断口的网篮组织展现出了相对较小

的变形程度范围, 并且在断口邻近区域存在较多凹

陷。 这些现象可归因于冲击过程中应力分布的不均匀

性, 导致在应力集中的缺口部位发生了局部的屈服和

塑性变形。 网篮组织的片层边界原子结合力低, 因此

裂纹在穿越这些区域所需的能量较低 [ 25] 。 基于此,
1020

 

℃ 固溶样品裂纹扩展功显著低于 870 和 970
 

℃ 固

溶样品的裂纹扩展功。

图 6　 不同固溶温度处理后 TA31 钛合金的冲击断口纵剖面形貌: (a)870
 

℃ , (b)970
 

℃ , (c)1020
 

℃

Fig. 6　 Longitudinal
 

section
 

morphology
 

of
 

impact
 

fracture
 

of
 

TA31
 

alloy
 

after
 

solution
 

treatment
 

at
 

different
 

temperatures: ( a)
 

870
 

℃ ,
 

(b)
 

970
 

℃ ,
 

(c)
 

1020
 

℃

　 　 图 7 为经 970 和 1020
 

℃固溶处理后的冲击断口纵剖

面的 EBSD 结果。 970
 

℃固溶态的试样在冲击过程中, 有

较多晶粒参与变形, 在图 7b 所示的反极图( inverse
 

pole
 

figure, IPF)照片中表现为较多晶粒内部局部区域出现了

取向颜色变化, 这一现象表明在冲击过程中各晶粒协调

变形时样品吸收了较多的能量。 进一步分析图 7c 所示的

核平均取向差(Kernel
 

average
 

misorientation, KAM)照片,
970

 

℃固溶态冲击样品中高取向差区域集中分布于晶界

区域, 表明该区域存在显著位错堆积。 值得注意的是,
晶界具有较高的界面能特性。 这种高界面能状态为晶界

处可动位错源的激活提供了有利条件。 当局部应力达到

一定程度时, 晶界处的可动位错源被激活, 开始发射位

错。 这些新发射的位错会在晶粒内部运动, 通过位错之

间的相互作用、 位错攀移和滑移等机制, 有效缓解晶界

附近的局部应力集中, 从而延缓裂纹形核过程并实现增

韧效果。 相比之下, 1020
 

℃固溶处理的样品晶粒尺寸显

著增大, 在相同倍数下的 IPF 中呈现出单一的取向颜色,

如图 7e 所示。 根据 1020
 

℃固溶态冲击样品的 KAM 照片

显示(图 7f), 由于晶界处取向差较大, 同时晶粒尺寸较

大, 导致晶界数量相对较少, 且取向差分布不均匀, 这

些因素共同使得材料的 KAM 值较低。 KAM 值低表明材

料内部晶粒的取向差相对较小, 位错密度也相对较低,
即材料中可供运动的位错数量有限。 因此, 在遭受冲击

变形时, 材料难以凭借位错滑移、 攀移等塑性变形机制

来有效适应外力作用。 这导致该样品表现出较低水平的

冲击韧性。

4　 结　 论

(1)TA31 属于近 α 钛合金, 当固溶温度(870
 

℃ )低

于 β 转变温度时, 组织组成为椭圆状的初生 α 相和 β 转

变组织。 随着固溶温度升高至 970
 

℃ , 初生 α 相减少, β
转变组织增加, 还有少量的次生 α 相分布在 β 转变组织

内部。 当固溶温度(1020
 

℃ )高于 β 转变温度时, 片状 α
相呈现交错分布的状态, 材料的组织转变为网篮组织。
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图 7　 不同固溶温度处理后 TA31 钛合金冲击断口的 EBSD 表征: (a)970
 

℃ -BC 照片, (b)970
 

℃ -IPF 照片, ( c)970
 

℃ -KAM 照片,

(d)1020
 

℃ -BC 照片, (e)1020
 

℃ -IPF 照片, (f)1020
 

℃ -KAM 照片

Fig. 7　 EBSD
 

characterization
 

of
 

impact
 

fracture
 

of
 

TA31
 

alloy
 

after
 

solution
 

treatment
 

at
 

different
 

temperatures:
 

( a)
 

970
 

℃ -BC
 

image,
 

( b)
 

970
 

℃ -IPF
 

image,
 

(c)
 

970
 

℃ -KAM
 

image,
 

(d)
 

1020
 

℃ -BC
 

image,
 

(e)
 

1020
 

℃ -IPF
 

image,
 

(f)
 

1020
 

℃ -KAM
 

image

　 　 (2)TA31 钛合金的冲击韧性随着固溶温度的升高逐

渐降低, 裂纹扩展功对冲击吸收功提供主要贡献。 在 β
转变温度以下时, 随着固溶温度升高, 初生 α 相发生回

溶, 初生 α 相减少, β 转变组织增多, β 转变组织含量过

多或分布不均匀, 会在相界面处形成应力集中, 在冲击

载荷作用下, 这些应力集中点容易引发裂纹, 降低材料

的冲击韧性。 在 β 转变温度以上热处理后, 由于网篮组

织中的 α 片层之间的原子结合力较弱, 受到冲击后, 裂

纹容易沿着 α 片层边界扩展, 裂纹扩展功较低, 材料冲

击韧性小。
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