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摘要：采用力学性能测试、组织观察等方法研究了固溶时效热处理工艺对钻杆用Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ１Ｍｏ１Ｚｒ合金显微组织和力学性能的
影响。研究结果表明，两相区固溶时效后实验材料得到双态组织，初生α相体积分数随固溶温度升高而减少，β转变组织及次生α
相尺寸和体积分数随固溶温度升高而增加；相变点以上固溶时效后实验材料得到片层组织，使断裂过程中裂纹路径发生偏转，提高
了裂纹的扩展路径，增大了冲击过程中钛合金可吸收的能量，提高了钛合金的冲击韧性；两阶段固溶时效热处理后的钛合金屈服强
度达９３２ＭＰａ以上、伸长率为１４１％、冲击功大于４５Ｊ，具备良好的强韧性匹配。
关键词：石油钻杆；Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ１Ｍｏ１Ｚｒ钛合金；固溶时效；显微组织；力学性能；冲击功
中图分类号：ＴＥ９２１　　　　文献标识码：Ａ

犈犳犳犲犮狋狅犳狊狅犾狌狋犻狅狀犪犵犻狀犵犺犲犪狋狋狉犲犪狋犿犲狀狋狅狀犿犻犮狉狅狊狋狉狌犮狋狌狉犲犪狀犱狆狉狅狆犲狉狋犻犲狊
狅犳犜犻６犃犾４犞１犕狅１犣狉犪犾犾狅狔犳狅狉犱狉犻犾犾狆犻狆犲

ＦｅｎｇＣｈｕｎ１，２　ＺｈａｎｇＫａｉ１　ＺｈａｎｇＦａｎｇｆａｎｇ１　ＺｈｕＬｉｊｕａｎ１　ＭａＤｏｎｇ１　ＬｉｕＨｏｎｇｔａｏ３　ＬｉＳｈｕａｎｇｇｕｉ４
（１．犆犖犘犆犜狌犫狌犾犪狉犌狅狅犱狊犚犲狊犲犪狉犮犺犐狀狊狋犻狋狌狋犲；犛狋犪狋犲犓犲狔犔犪犫狅狉犪狋狅狉狔犳狅狉犘犲狉犳狅狉犿犪狀犮犲犪狀犱犛狋狉狌犮狋狌狉犲犛犪犳犲狋狔狅犳犘犲狋狉狅犾犲狌犿犜狌犫狌犾犪狉
犌狅狅犱狊犪狀犱犈狇狌犻狆犿犲狀狋犕犪狋犲狉犻犪犾狊，犛犺犪犪狀狓犻犡犻’犪狀７１００７７，犆犺犻狀犪；２．犆犖犘犆犅狅犺犪犻犈狇狌犻狆犿犲狀狋犕犪狀狌犳犪犮狋狌狉犻狀犵犆狅．，犔狋犱．，

犜犻犪狀犼犻狀３００４５７，犆犺犻狀犪；３．犘犲狋狉狅犆犺犻狀犪犜犪狉犻犿犗犻犾犳犻犲犾犱犆狅犿狆犪狀狔，犡犻狀犼犻犪狀犵犓狅狉犾犪８４１０００，犆犺犻狀犪；
４．犛犻狀狅狆犲犮犖狅狉狋犺狑犲狊狋犗犻犾犳犻犲犾犱犆狅犿狆犪狀狔，犡犻狀犼犻犪狀犵犝狉狌犿狇犻８３００１１，犆犺犻狀犪）

犃犫狊狋狉犪犮狋：ＴｈｅｉｍｐａｃｔｏｆｓｏｌｕｔｉｏｎａｎｄａｇｉｎｇｈｅａｔｔｒｅａｔｍｅｎｔｐｒｏｃｅｓｓｏｎｔｈｅｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅａｎｄｍｅｃｈａｎｉｃａｌｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓｏｆＴｉ６Ａｌ４Ｖ１Ｍｏ
１Ｚｒａｌｌｏｙｆｏｒｄｒｉｌｌｐｉｐｅｓｗｅｒｅｓｔｕｄｉｅｄｂｙｍｅｃｈａｎｉｃａｌｐｒｏｐｅｒｔｙｔｅｓｔａｎｄｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｏｂｓｅｒｖａｔｉｏｎ．Ｔｈｅｒｅｓｕｌｔｓｓｈｏｗｔｈａｔａｆｔｅｒｓｏｌｕｔｉｏｎ
ａｇｉｎｇｉｎｔｗｏｐｈａｓｅｒｅｇｉｏｎ，ｔｈｅｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌｍａｔｅｒｉａｌｓｗｉｔｈｄｕｐｌｅｘｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｃａｎｂｅｏｂｔａｉｎｅｄ；ｔｈｅｖｏｌｕｍｅｆｒａｃｔｉｏｎｏｆｐｒｉｍａｒｙα
ｐｈａｓｅｉｓｄｅｃｒｅａｓｅｄｗｉｔｈｉｎｃｒｅａｓｉｎｇｓｏｌｕｔｉｏｎｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ，ｗｈｉｌｅｔｈｅｓｉｚｅａｎｄｖｏｌｕｍｅｆｒａｃｔｉｏｎｏｆｔｈｅβｔｒａｎｓｉｔｉｏｎｓｔｒｕｃｔｕｒｅａｎｄｓｅｃｏｎｄａｒｙ
αｐｈａｓｅｉｓｉｎｃｒｅａｓｅｄｗｉｔｈｉｎｃｒｅａｓｉｎｇｓｏｌｕｔｉｏｎｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ．Ａｆｔｅｒｓｏｌｕｔｉｏｎａｇｉｎｇａｂｏｖｅｔｈｅｐｈａｓｅｔｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ，ｔｈｅｅｘ
ｐｅｒｉｍｅｎｔａｌｍａｔｅｒｉａｌｓｗｉｔｈｌａｍｅｌｌａｒｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｃａｎｂｅｏｂｔａｉｎｅｄ，ａｓｒｅｓｕｌｔｏｆｗｈｉｃｈｔｈｅｃｒａｃｋｐａｔｈｉｓｄｅｆｌｅｃｔｅｄｄｕｒｉｎｇｔｈｅｆｒａｃｔｕｒｅ
ｐｒｏｃｅｓｓ．Ｔｈｉｓｈａｓｉｍｐｒｏｖｅｄｔｈｅｃｒａｃｋｐｒｏｐａｇａｔｉｏｎｐａｔｈ，ｉｎｃｒｅａｓｅｄｔｈｅｅｎｅｒｇｙａｂｓｏｒｂｅｄｂｙｔｉｔａｎｉｕｍａｌｌｏｙｉｎｔｈｅｉｍｐａｃｔｐｒｏｃｅｓｓ，ａｎｄ
ｅｎｈａｎｃｅｄｔｈｅｉｍｐａｃｔｔｏｕｇｈｎｅｓｓｏｆｔｉｔａｎｉｕｍａｌｌｏｙ．ＴｈｅｔｉｔａｎｉｕｍａｌｌｏｙａｆｔｅｒＴＳＳＡｔｒｅａｔｍｅｎｔｈａｓｔｈｅｙｉｅｌｄｓｔｒｅｎｇｔｈｏｖｅｒ９３２ＭＰａ，ｔｈｅ
ｅｌｏｎｇａｔｉｏｎｏｆ１４１％，ａｎｄｔｈｅｉｍｐａｃｔｅｎｅｒｇｙｇｒｅａｔｅｒｔｈａｎ４５Ｊ，ｄｅｍｏｎｓｔｒａｔｉｎｇｉｄｅａｌｓｔｒｅｎｇｔｈａｎｄｔｏｕｇｈｎｅｓｓｍａｔｃｈｉｎｇｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ．
犓犲狔狑狅狉犱狊：ｏｉｌｄｒｉｌｌｐｉｐｅ；Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ１Ｍｏ１Ｚｒｔｉｔａｎｉｕｍａｌｌｏｙ；ｓｏｌｕｔｉｏｎａｇｉｎｇ；ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ；ｍｅｃｈａｎｉｃａｌｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ；ｉｍｐａｃｔｅｎｅｒｇｙ

引用：冯春，张凯，张芳芳，朱丽娟，马栋，刘洪涛，李双贵．固溶时效处理对钻杆用Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ１Ｍｏ１Ｚｒ合金组织及性能的影响［Ｊ］．石
油学报，２０２４，４５（５）：８６６８７４．

犆犻狋犲：ＦＥＮＧＣｈｕｎ，ＺＨＡＮＧＫａｉ，ＺＨＡＮＧＦａｎｇｆａｎｇ，ＺＨＵＬｉｊｕａｎ，ＭＡＤｏｎｇ，ＬＩＵＨｏｎｇｔａｏ，ＬＩＳｈｕａｎｇｇｕｉ．Ｅｆｆｅｃｔｏｆｓｏｌｕｔｉｏｎａｇｉｎｇｈｅａｔ
ｔｒｅａｔｍｅｎｔｏｎｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅａｎｄｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓｏｆＴｉ６Ａｌ４Ｖ１Ｍｏ１Ｚｒａｌｌｏｙｆｏｒｄｒｉｌｌｐｉｐｅ［Ｊ］．ＡｃｔａＰｅｔｒｏｌｅｉＳｉｎｉｃａ，２０２４，４５（５）：８６６８７４．

　　随着深层、超深层油气资源成为中国油气增储上
产的重要接替，钻井管柱重量不断增大，对钻井工具提
出了更高的技术需求［１２］。Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ１Ｍｏ１Ｚｒ合金具

有低密度、高强度、耐腐蚀、抗疲劳等特点，在石油钻采
领域具有广阔的应用前景［３１０］，但如何在保证强度和塑
性的同时提高冲击韧性是钛合金应用的难点。为提高
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钛合金钻杆使用性能，通常采用退火工艺来稳定钛合金
组织、消除内应力及提高塑性。但传统退火热处理工艺
过程合金组织发生粗化，导致钛合金强度降低［１１］。

冯春等［１２１４］通过固溶时效工艺调控石油钻杆用钛
合金α相的形貌和数量，以细小次生α相、多取向片层
α集束和不连续生长晶界α相的最佳组合来实现钛合
金石油管材良好的强韧性匹配。刘乐［１５］研究发现，在
β相变点之上炉冷退火主要生成片层组织，且随着退
火温度的升高，α集束尺寸变大，单个片层α相的宽度
与长度均增加，合金强度降低，塑韧性升高。Ｃｈｉ等［１６］

采用三步热处理工艺研究了ＴｉＡｌＶＭｏＺｒ合金的组
织和力学性能，得到了粗等轴和片层组织，显著提高了
合金的延伸率和冲击韧性。郭萍等［１７］分析ＴＣ４ＤＴ
合金中α相的形态和数量对合金断裂韧性的影响结果
表明，α相晶粒尺寸的增加会导致断裂韧性提高，次生
α相含量增加，长宽比增大，合金断裂韧性提高。周伟
等［１８］研究ＴＣ４合金显微组织对拉伸性能、断裂韧性、
裂纹扩展速率的影响表明，双态组织结构具有高拉伸
性能和低断裂韧性，网篮组织具有良好的断裂韧性和
疲劳性能。Ｗｕ等［１９］研究表明，Ｔｉ５Ａｌ５Ｍｏ５Ｖ３Ｃｒ
１Ｚｒ合金粗大的初生α相，能增加裂纹的扩展路径，改
善合金的塑性和韧性。

研究表明，钻杆用多取向α集束组织钛合金具有
较高的强韧性匹配［１２］，但尚未对集束组织α片特征尺
寸、体积分数等组织参量与钛合金强韧性之间的定量关
系建立统一认识，制约着高强韧钛合金钻杆的组织性能
科学调控。笔者针对已工业化应用的Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ１Ｍｏ
１Ｚｒ钛合金钻杆材料开展固溶时效热处理工艺对合金组
织和性能的影响研究，探讨不同热处理工艺下的组织演
变规律、不同组织参量的钛合金钻杆材料力学性能变化
规律，并结合材料显微组织与冲击断口形貌特征提出了
裂纹扩展理论模型假设，为其在石油钻采领域的推广应
用提供理论依据和实验室数据支持。

１　实验材料与方法
１１　实验材料

实验材料为钛合金钻杆用Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ１Ｍｏ１Ｚｒ合
金，经熔铸、锻造、挤压获得规格Φ８８９ｍｍ×９３５ｍｍ
（外径×壁厚）的挤压管坯，其组织呈排列不整齐的长
条状，α相体积分数占８２％，显微组织如图１所示。

采用全谱直读等离子体光谱仪检测获得实验材料
主要化学成分（质量分数）为：Ａｌ为５９８％，Ｖ为
３８９％，Ｍｏ为０６７％，Ｚｒ为０６７％，Ｔｉ余量。采用
连续升温金相法得到实验材料的β相完全转变温度
犜（α＋β）／β为９６２℃。

图１　原始组织
犉犻犵．１　犗狉犻犵犻狀犪犾犿犻犮狉狅狊狋狉狌犮狋狌狉犲

１２　实验方法
１２１　热处理工艺

显微组织决定材料的力学性能，组织类型、晶粒尺
寸和α片层厚度等形貌特征可通过热处理进行调控。
笔者分别在Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ１Ｍｏ１Ｚｒ合金的犜（α＋β）／β上下
进行固溶时效热处理。根据固溶时效工艺对钛合金材
料性能进行研究，在相变点以下固溶时效热处
理［（８５０／９００／９５０）℃／１ｈ／空冷（ＡＣ）＋６５０℃／６ｈ／ＡＣ］
得到由等轴状α相和片状α相两种形态构成的双态组
织；基于前期研究成果［２０］，采用两阶段固溶时效热处
理（ＴＳＳＡ）法，在相变点以上固溶时效热处理［１０００℃／
１ｈ／炉冷（ＦＣ）→６００℃／１ｈ／ＡＣ＋５５０℃／６ｈ／ＡＣ］得到
原始β晶粒较为粗大、晶界明显、α相呈片层状存在的
片层组织。热处理制度见表１。
表１　犜犻６犃犾４犞１犕狅１犣狉钛合金钻杆材料的热处理工艺
犜犪犫犾犲１　犎犲犪狋狋狉犲犪狋犿犲狀狋狆狉狅犮犲狊狊狅犳犜犻５犃犾３犞１犕狅１犣狉狋犻狋犪狀犻狌犿

犪犾犾狅狔犱狉犻犾犾狆犻狆犲犿犪狋犲狉犻犪犾
热处理 工艺参数

８５０℃／１ｈ／ＡＣ＋６５０℃／６ｈ／ＡＣ
固溶时效 ９００℃／１ｈ／ＡＣ＋６５０℃／６ｈ／ＡＣ

９５０℃／１ｈ／ＡＣ＋６５０℃／６ｈ／ＡＣ
１０００℃／１ｈ／ＦＣ→６００℃／１ｈ／ＡＣ＋５５０℃／６ｈ／ＡＣ

１２２　组织观察
将热处理后的实验材料切割为１０ｍｍ×１０ｍｍ×５ｍｍ

的金相试块，打磨、抛光至镜面，配制腐蚀液［狏（ＨＦ）∶
狏（ＨＮＯ３）∶狏（Ｈ２Ｏ）＝１∶３∶７］侵蚀抛光面，使用激
光共聚焦显微镜观察其金相组织。切取厚度为１ｍｍ
的实验材料薄片，采用机械减薄、电解双喷的方法制备
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获得中心带小孔的Φ３ｍｍ试样，利用透射电镜对试样
进行观察。
１２３　力学性能测试

对不同热处理条件下的实验材料取样，制备Φ５ｍｍ
拉伸试棒，进行室温拉伸实验（ＵＴＭ５３０５）；室温冲击
实验（ＰＩＴ７５２Ｄ２）采用规格７５ｍｍ×１０ｍｍ×５５ｍｍ
的带Ｖ型缺口标准试样进行；每组拉伸和冲击实验分
别取３个平行样，任选其中１个冲击样在扫描电镜下
观察断口形貌。

２　实验结果及分析
２１　显微组织

经（８５０／９００／９５０）℃／１ｈ／ＡＣ＋６５０℃／６ｈ／ＡＣ固
溶时效处理后Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ１Ｍｏ１Ｚｒ合金显微组织如
图２所示。实验材料均为双态组织，初生等轴α晶粒平
均尺寸基本保持约为４μｍ。固溶温度为８５０℃［图２（ａ）］

条件下，初生等轴α相体积分数约为５０％，且存在被
拉长的α相，其余β转变组织长、宽方向平均尺寸分别
约为６０μｍ和３９μｍ。固溶温度为９００℃［图２（ｂ）］
条件下，初生等轴α相体积分数约为３６％，β转变组织
长、宽方向平均尺寸分别约为１１０μｍ和５９μｍ。固
溶温度为９５０℃［图２（ｃ）］条件下，显微组织中初生等
轴α相体积分数约为２１％，平均尺寸约为３９μｍ，β转
变组织长、宽方向平均尺寸分别约为１４μｍ和８μｍ。
在固溶温度为１０００℃［图２（ｄ）］条件下，合金显微组
织为片层组织，原始β晶界处存在多取向的α集束析
出，集束宽度达１２０μｍ，片层厚度约为２４μｍ。
２２　拉伸力学性能

实验材料Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ１Ｍｏ１Ｚｒ合金经（８５０／９００／
９５０）℃／１ｈ／ＡＣ＋６５０℃／６ｈ／ＡＣ热处理后，抗拉强度
犚ｍ、屈服强度犚０２和延伸率犃随固溶温度变化曲线见
图３。

图２　固溶时效后显微组织
犉犻犵．２　犕犻犮狉狅狊狋狉狌犮狋狌狉犲犪犳狋犲狉狊狅犾狌狋犻狅狀犪犵犻狀犵
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图３　不同固溶温度下的力学性能
犉犻犵．３　犕犲犮犺犪狀犻犮犪犾狆狉狅狆犲狉狋犻犲狊犪狋犱犻犳犳犲狉犲狀狋狊狅犾狌狋犻狅狀狋犲犿狆犲狉犪狋狌狉犲狊

　　由图３可以看出，随固溶温度升高，９００℃固溶时的
抗拉强度相比８５０℃减小３２％（３２ＭＰａ），屈服强度减小
２６％（２４ＭＰａ）；９５０℃固溶时的抗拉强度相比９００℃升高
１１％（１１ＭＰａ），屈服强度升高１２％（１１ＭＰａ）；在８５０℃固
溶条件下，实验材料强度最高，抗拉强度为９９５ＭＰａ，屈服
强度为９０２ＭＰａ。延伸率随固溶温度的变化趋势与强
度一致，９５０℃固溶＋６５０℃时效后达到峰值１６６％。
实验材料经ＴＳＳＡ工艺热处理后，抗拉强度为９７４ＭＰａ，
屈服强度为９３２ＭＰａ，延伸率为１４％，组织为片层组
织［图２（ｄ）］。
２３　冲击功及断口形貌

图４为实验材料Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ１Ｍｏ１Ｚｒ合金在不同
热处理工艺处理后的夏比冲击功值，其中工艺１—３分
别为（８５０／９００／９５０）℃／１ｈ／ＡＣ＋６５０℃／６ｈ／ＡＣ、工艺
４为ＴＳＳＡ。由图４可以看出，经（８５０／９００／９５０）℃固
溶１ｈ后时效处理，材料冲击功随固溶温度的升高而
降低，８５０℃固溶时冲击功最高，达到４２５Ｊ；实验材料
经ＴＳＳＡ工艺处理后，冲击功高达４５Ｊ。

图５为不同固溶时效工艺处理后Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ１Ｍｏ
１Ｚｒ合金的室温冲击断口宏观形貌及断口中部纤维区微
观ＳＥＭ图像。从宏观形貌可以看出，图５（ａ）—图５（ｃ）断
口由纤维区和放射区组成，未观察到剪切唇区；图５（ｄ）仅
观察到纤维区。此外，随固溶温度的升高，图５（ａ）—
图５（ｃ）断口表面裂纹扩展纤维区粗糙程度逐渐减小，
这与其裂纹扩展阻力逐渐降低相对应。从微观形貌可
以看出，各断口裂纹扩展区微观形貌均呈韧窝状，断裂
方式为穿晶和沿晶混合断裂。其中，图５（ａ）—图５（ｃ）
中韧窝较浅，图５（ｃ）中撕裂棱明显较多，且图５（ａ）和
图５（ｂ）中存在撕裂小平面。由此可知，图５（ｃ）表现出
最好的塑性；图５（ｄ）中断口上韧窝最大，约为６０μｍ，
说明裂纹扩展路径长，扩展消耗能量多，表现为韧性
最高。

图４　不同固溶时效工艺后的冲击功
犉犻犵．４　犐犿狆犪犮狋犲狀犲狉犵狔犪犳狋犲狉犱犻犳犳犲狉犲狀狋狊狅犾狌狋犻狅狀犪犵犻狀犵狆狉狅犮犲狊狊犲狊

３　分析与讨论
３１　固溶时效热处理组织演变规律

两相区固溶时，一部分原始挤压态α组织转变为
β组织。挤压过程中晶粒的变形程度会影响α→β的
相变行为［图２（ａ）］，原始挤压管材畸变严重的初生α
相的晶粒尺寸更为细长，热处理过程中延长度方向分
裂为多个等轴晶粒，但其β转变比率较低，而畸变较小
的区域则有更多的初生α相转变为β相。随着固溶温
度的不断升高，该因素的影响几乎可以忽略［图２（ｂ）—
图２（ｃ）］，得到了较为均匀的双态组织。固溶温度的
升高也促进了更为充分的α→β相变，初生α相含量不
断减少并进一步等轴化，β转变组织体积分数随固溶
温度升高不断增加，形成等轴α＋β的高温两相组织。
在固溶保温后的空冷过程中，β相内部以及α／β界面
发生β→α相转变。固溶温度越高则空冷时间越长，初
生α晶粒具有更多时间向周边生长，在一定程度抵消了
固溶过程中温差对初生α晶粒尺寸带来的影响（表２），
最终表现为（８５０／９５０）℃温度下初生α晶粒尺寸基本
保持不变。与初生α相不同，次生α相体积分数与片
层厚度主要受β相区稳定元素含量和冷却时间的影
响。固溶温度越高，合金元素扩散越充分，β相稳定性
因相区内Ｖ等合金元素浓度减少而降低，冷却过程中
次生α相的析出阻力减小，加之β相区内Ａｌ元素浓度
升高，固溶温度升高带来的冷却时间延长，共同促进了
次生α相的形核和长大，固溶温度由８５０℃升高至９５０
℃，固溶时效后次生α相体积分数及片层厚度分别增
加５８％和６７％（表２）。
　　ＴＳＳＡ工艺在相变点以上对实验材料进行固溶处
理，初生α相完全消失，β晶界迁移阻碍消失，发生急
剧长大，形成了β相粗晶，而后较慢地从β相区冷却下
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图５　固溶时效后室温冲击断口形貌
犉犻犵．５　犐犿狆犪犮狋犳狉犪犮狋狌狉犲犿狅狉狆犺狅犾狅犵狔犪狋狉狅狅犿狋犲犿狆犲狉犪狋狌狉犲犪犳狋犲狉狊狅犾狌狋犻狅狀犪犵犻狀犵

表２　犜犻６犃犾４犞１犕狅１犣狉合金在不同工艺下的组织参数
犜犪犫犾犲２　犕犻犮狉狅狊狋狉狌犮狋狌狉犲狆犪狉犪犿犲狋犲狉狊狅犳犜犻６犃犾４犞１犕狅１犣狉犪犾犾狅狔狌狀犱犲狉犱犻犳犳犲狉犲狀狋狆狉狅犮犲狊狊犲狊

热处理工艺 初生α相 次生α相
体积分数／％平均直径／μｍ体积分数／％平均厚度／μｍ

８５０℃／１ｈ／ＡＣ＋６５０℃／６ｈ／ＡＣ ５０ ４０ ２６ １５
９５０℃／１ｈ／ＡＣ＋６５０℃／６ｈ／ＡＣ ２１ ３９ ４１ ２５

１０００℃／１ｈ／ＦＣ→６００℃／１ｈ／ＡＣ＋５５０℃／６ｈ／ＡＣ ５４ ２４

来，冷却过程中α相得以析出长大。α析出相存在两
种状态［图６（ａ）］：①沿原始β相晶界处形成晶界α片
层；②在β晶粒内形成α集束，同一集束内α片层彼此
平行，且呈同一取向分布。通常认为，α析出相形态演
变和最终形貌是由沿着原始β晶界平面的横向生长和
从晶界α相发出的α侧板的发展之间的动态相互作用
所决定的［２０］。观察图６（ａ）发现，侧板集束由多尺度的
α片层组成，晶内α相的生长不均匀。一部分片层形
核于原始β晶界并向内侧持续生长，形成了完整单一

的、长条状α片，另一部分α片在原始β晶内的各个位
置的亚结构处形核长大，最终发生体积碰撞，形成由长
度方向多个块状α组合的片层形貌。无论以何种方式
形核长大，其析出位置及方向均具有选择性，总是沿着
阻力最小的方向生长，此时已在原始β晶内大致形成
了成簇的多取向α集束。在进一步的５５０℃时效过程
中，细小块状α不断合并长大，最终形成组织形貌如
图６（ｂ）所示。可以明显观察到原始β晶界，晶内集束
宽度约为１２０μｍ，α片层尺寸均匀。
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图６　犜犛犛犃过程中材料组织演变
犉犻犵．６　犈狏狅犾狌狋犻狅狀狅犳犿犪狋犲狉犻犪犾犿犻犮狉狅狊狋狉狌犮狋狌狉犲犱狌狉犻狀犵犜犛犛犃

３２　组织形貌对材料强韧性的影响
在ＴＳＳＡ工艺下，实验材料的强韧性匹配最佳，

其屈服强度达到９３２ＭＰａ、冲击功达到４５Ｊ，这与固溶
时效过程中位错迁移以及显微组织演变密切相
关［２１２４］。该工艺条件下材料显微组织以多取向α集束

为主。结合前期研究结果［１２１５，２０］和图７分析可发现，α
相基体分布有少量位错，α／β相界面和β相区聚集较
多位错，主要以“位错墙”的形式存在，阻碍位错的进一
步迁移和分解，通过位错强化方式保证了ＴＳＳＡ工艺
处理后钛合金优良的强度性能。

图７　犜犛犛犃处理后的犜犈犕组织
犉犻犵．７　犜犈犕犿犻犮狉狅狊狋狉狌犮狋狌狉犲犪犳狋犲狉犜犛犛犃狋狉犲犪狋犿犲狀狋

　　对比不同组织特征下Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ１Ｍｏ１Ｚｒ合金的
拉伸性能发现，ＴＳＳＡ工艺获得的片层组织伸长率低
于９５０℃固溶时的双态组织。这是由于位错在两种组
织中的运动方式不同造成的［２５］。双态组织中，位错首
先在等轴α相晶粒中开始滑移，随后向周围的β转变
组织扩展，晶界处位错塞积应力小，推迟了空洞的形核
和发展，允许材料断裂前产生更大的变形，使合金获得
更高的塑性。片层组织中，由于同一α集束具有相同
的惯析面，位错可穿过互相平行的α集束，微区变形不
均匀，多出现粗滑移带，在晶界处易形成位错墙，产生

严重的位错塞积，这促进了空洞的形成和发展，导致试
样过早断裂，伸长率下降［２６］。

显微组织特征参量也对材料力学性能影响较大。
表２为Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ１Ｍｏ１Ｚｒ合金在不同固溶时效工艺
下的显微组织形态参数，图８为不同固溶时效工艺下
次生α相的宽度频率分布直方图。初生等轴α相随固
溶温度升高，晶粒尺寸保持稳定，含量不断减少直至全
部消失；与之对应，次生α相含量不断增加；实验材料
的力学性能也随之变化。Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ１Ｍｏ１Ｚｒ合金在
β相变点以下固溶时效时，形成的双态组织随着固溶
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温度的升高，初生等轴α相含量降至２１％，延伸率稍
有升高，过多含量的初生等轴α相对塑性并无裨
益［２７］；而次生α相含量从２６％增加至４１％，次生α片
层平均厚度从１５μｍ增加至２５μｍ，材料强度与韧
性同时降低，这与次生α相粗化但未形成足够规模的
α集束有关。当温度进一步升高，在β相变点以上固
溶时效时，片层平均厚度为２４μｍ，次生α相含量达
到５４％，形成了以多取向α集束为主的片层组织，显
著提高了材料冲击韧性，这也是片层组织相比于双态
组织具有更高断裂韧性的主要原因［２８２９］。因此，为提
高Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ１Ｍｏ１Ｚｒ合金钻杆材料的冲击韧性，同
时保持较高的拉伸强度性能，应在相变点以上进行固
溶处理，并控制次生α相的片层厚度。

３３　犜犻６犃犾４犞１犕狅１犣狉合金裂纹扩展机理
实验材料Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ１Ｍｏ１Ｚｒ随着初生等轴α含量

减少、次生α含量及其片层宽度增加［图２（ａ）—图２（ｃ）］。
宏观上，冲击断口裂纹扩展纤维区粗糙程度逐渐减
小［图５（ａ）—图５（ｃ）］，即裂纹扩展阻力不断降低；钛合
金钻杆材料以片层组织为主时［图２（ｄ）］，冲击断口裂纹
扩展纤维区粗糙程度最大［图５（ｄ）］。微观上，全片层组
织钛合金材料的冲击断口韧窝尺寸明显大于双态组织材
料（图５），即裂纹扩展路径长、扩展消耗能量多。小尺寸
次生片层α为裂纹扩展提供了更多路径，不利于材料冲
击韧性的提高；大尺寸、成规模的多取向集束α片层，通过
裂纹路径偏转，有效延长裂纹长度，提高了裂纹扩展功。
基于以上认识，建立了裂纹扩展理论模型（图９）。

图８　次生α相的宽度频率分布直方图
犉犻犵．８　犠犻犱狋犺犳狉犲狇狌犲狀犮狔犱犻狊狋狉犻犫狌狋犻狅狀犺犻狊狋狅犵狉犪犿狅犳狊犲犮狅狀犱犪狉狔α狆犺犪狊犲

图９　裂纹扩展示意
犉犻犵．９　犛犮犺犲犿犪狋犻犮犱犻犪犵狉犪犿狅犳犮狉犪犮犽狆狉狅狆犪犵犪狋犻狅狀
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　　图９（ａ）中，裂纹沿挤压态中α相被拉长的方向扩
展，裂纹扩展阻碍小，速度快。图９（ｂ）—图９（ｃ）均由
双态组织构成，裂纹沿等轴α组织扩展。当遇到β转
变组织时，裂纹会穿过β转变组织。图９（ｂ）中的初生
α相尺寸大，延长了裂纹扩展的路径，导致裂纹需要更
多的能量来扩展；图９（ｃ）中α相尺寸小，裂纹扩展可直
接从相邻α之间穿过β转变组织，韧性降低。图９（ｄ）
中，片层组织优先在原始β晶界处形核，沿着β晶界向
两边外延生长，当遇到其他片层组织时会被截断停止
生长，裂纹沿层状α／β界面扩展，α集束边界起到阻挡
和偏转裂纹扩展的作用［３０］。片层组织中裂纹随着α
片层和α集束位向的变化不断改变扩展方向，扩展路
径曲折程度增加，提高了材料断裂韧性［３１］。

４　结　论
（１）Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ１Ｍｏ１Ｚｒ合金在两相区固溶时效

时产生双态组织，初生α相体积分数随固溶温度升高
而减少，β转变组织及次生α相尺寸和体积分数随固
溶温度升高而增加。

（２）两相区固溶时效条件下，随着固溶温度的降
低，材料抗拉强度和屈服强度分别增加至９９５ＭＰａ和
９０２ＭＰａ，冲击功增加至４２５Ｊ；ＴＳＳＡ工艺处理后合金
形成α和β相间的片层组织，材料抗拉强度为９７４ＭＰａ，
屈服强度为９３２ＭＰａ，冲击功为４５Ｊ。

（３）Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ１Ｍｏ１Ｚｒ合金的韧性与裂纹扩展
路径和曲折程度有关，路径越长越曲折则材料韧性越高。
等轴组织中裂纹能平直地穿过转变β基体中的α相；片层
组织中裂纹沿着α／β相界面扩展或穿过α集束，随着α片
层和α集束位向的变化不断改变扩展方向。

符号注释：犜（α＋β）／β—β相完全转变温度，℃；犚ｍ—
抗拉强度，ＭＰａ；犚０２—屈服强度，ＭＰａ；犃—延伸率；
狏—体积。
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