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摘  要：对 TC10 钛合金进行不同工艺的退火处理，通过扫描电子显微镜（SEM）、X 射线衍射仪（XRD）、透射电子

显微镜(TEM)以及冲击性能测试，研究退火工艺对 TC10 钛合金微观组织与冲击性能的影响。结果表明：经单重退火处

理后，组织由初生 α相（αp）与次生 α相（αs）构成，证实并无 α′相与 α″相析出，经双重退火处理后，αp 相几乎不变，

αs 相转变为粗片层 αs 相与细片层 αs 相；合金经单重退火处理后的冲击性能总体高于双重退火，经两相区温度加热后的

冲击性能高于单相区；在 2 种退火工艺中，当加热温度为两相区时，断口微观形貌主要由等轴状韧窝构成，当加热温

度为单相区时，断口微观形貌以岩石状形貌为主，并有较浅的小韧窝分布在表面。 
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钛及钛合金具有生物兼容性好、耐腐蚀性、可

焊性好、耐高温等众多优异特性，在生物医学、军

工、航空航天、海洋工程、石油化工等领域均有广

泛应用 [1-3]。TC10 钛合金是一种典型的 α+β两相钛合

金，其名义成分为 Ti-6Al-6V-2Sn-0.5Fe-0.5Cu，该合

金是美国由 TC4 钛合金（名义成分为 Ti-6Al-4V）为

基础发展而来，与 TC4 钛合金相比，TC10 钛合金中

含有更多的 β 稳定元素，使其具有更好的力学性能与

淬透性，使得该合金被广泛的用于航天飞机紧固件、

火箭发动机零部件、航天器外板等器件[4-5]。 
决定合金力学性能的主要因素有 3 种，分别为

化学成分、变形工艺以及热处理工艺，在合金成分

调控的基础上，通过变形工艺和热处理工艺调控合

金的微观组织，可获得理想的力学性能 [6-8]。相比

于变形加工，热处理具有节能高效、周期短、操作

方便等优点，是调控微观组织最为常见的方法，根

据合金的相转变温度，分别在单相区与两相区进行

热处理，可有效调控合金微观组织形态，进而得到

理想的力学性能 [9-10]。  
目前国内外学者对 TC10 钛合金的热处理工艺进

行了较多的研究，朱宝辉等[11]研究了固溶时效工艺对

Ti-6Al-6V-2Sn 钛合金棒材组织及性能的影响，结果表

明：经固溶处理后，合金的强度降低，塑性升高，随

着固溶温度不断升高，合金强度提高，但塑性不断降

低；再经时效处理后，与固溶相比，合金强度明显提

高，塑性略有减小。Wang 等[12]研究了热处理对 TC10
钛合金组织和拉伸性能的影响，结果表明：当固溶温

度为 970 ℃时，组织中形成 α′相与 α″相，但 α″相尺

寸较小，当固溶温度为 920 ℃时，组织中只形成 α″
相，并不形成 α′相；经固溶处理后，随着时效温度的

升高，合金强度降低，塑性增加。Huang 等[13]研究了

Ti-6Al-6V-2Sn 钛合金在不同时效温度下的缺口抗拉

强度与组织的关系。结果表明：在时效温度为 482 ℃
时，合金硬度值最大，但缺口抗拉强度较差，当时效

温度高于 593 ℃后，缺口抗拉强度显著增加。 
综上所述，虽然对 TC10 钛合金热处理工艺做了

较多的研究，但大多数是以固溶时效对拉伸性能的影

响为主，很少对其它热处理工艺以及力学性能进行研

究，而工程应用的很多器件中会有螺纹、油孔以及键

槽等不连续结构，这与合金中存在缺口相类似，在施

加载荷时，此区域容易产生应力集中，导致裂纹萌生

并快速扩展，最后发生断裂，特别是当冲击载荷为高

应变速率的情况下，会产生十分严重的后果。因此，

在工程应用中，合金的冲击性能十分重要，对冲击性

能的作用机制以及影响因素开展研究是很有必要的，

故本研究根据 TC10 钛合金的相转变温度，分别选取

单相区与两相区温度对该合金进行不同工艺的退火处

理，并进行冲击性能测试，研究退火工艺对合金微观

组织与冲击性能的影响，为 TC10 钛合金的工程应用

作出一定参考。 
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1  实  验 

试验所用材料为 TC10 钛合金棒材，原材料为铝

钒合金、铝铁合金、钛锡合金、铝钒锡铁铜五元合金

以及小颗粒海绵钛，经 3 次真空熔炼（VAR）制成钛

合金铸锭，随后经多火次锻造制成试验所用棒材。使

用 ICP 发射光谱仪测试合金的化学成分（质量分数）

为 5.73% Al、5.62% V、2.31% Sn、0.68% Fe、0.65% Cu、
Ti 余量，合金相变点测试采用连续升温金相法，测得

试验用合金的相转变温度为 940 ℃。图 1a 为试验用

TC10 钛合金棒材的原始微观组织，发现原始微观组织

中包含初生 α 相（αp）以及 β 转变组织（βT），其中

初生 α 相以等轴状形貌为主，在基体上均匀分布，β
转变组织包含次生 α相和残余 β相，残余 β相主要位

于细针状的次生 α 相之间，合金的原始微观组织为双

态组织。图 1b 为试验用 TC10 钛合金棒材的 XRD 图

谱。可以发现，XRD 衍射峰主要由 α相衍射峰以及少

量 β相衍射峰所构成，其中（100）、（002）、（101）
3 组晶面指数的衍射峰较强，图 1b 中未见其它明显衍

射峰，结合图 1a 可知，试验用合金原始微观组织由 α
相与 β相构成。 

将试验用 TC10 钛合金棒材进行切割加工，随后

采用高精度等级箱式电阻炉对合金进行不同工艺的退

火处理，具体退火工艺如表 1 所示，待合金热处理完

成后，进行加工取样与测试，分别进行微观组织观察

与冲击性能测试，为确保测试结果的一致性，冲击性

能测试的试样取向方向均为棒材纵向。使用德国蔡司

SUPRA 55 场发射扫描电镜（SEM）对合金微观组织

以及冲击试样断口微观形貌进行观察拍照，使用荷兰

帕纳科 Empyrean X 射线衍射仪进行 XRD 测试，设置

扫描角度为 20°~80°，对 XRD 测试结果使用 Highscore 
plus 软件进行分析，使用日本电子 JEM 2100F 透射电

子显微镜（TEM）进行高分辨形貌观察和晶体结构分

析，使用 LF5255 试验机进行冲击性能测试，摆锤刀

刃半径为 2 mm，测试标准依据 GB/T229-2021 执行，

图 2 为冲击试样实物图与加工图，在每组冲击试验中，

均测试 2 个试样，最后取平均值作为试验结果。 

2  结果与讨论 

2.1  微观组织 

图 3 为合金经单重退火处理后的微观组织。由图

3 可知，随着退火温度不断升高，组织中最明显变化

为 αp 相（位置 A）含量逐渐减小，同时析出次生 α相

（αs），其形貌呈现细针状（位置 B），均匀弥散的

分布在组织中，当退火温度达到相转变温度 940 ℃时，

αp 相含量大幅度减少，同时组织中出现三叉状 β 晶界

（位置 C），αs 相含量增加，当退火温度超过相转变

温度后，组织中 αp 相完全消失，出现晶界 α相（位置

D），并析出在大量细针状 αs 相。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 1  试验合金的微观组织与 XRD 图谱 

Fig.1  Microstructure (a) and XRD pattern (b) of test alloy 

 
表 1  TC10 钛合金退火工艺 

Table 1  Annealing processes of TC10 titanium alloy 
Annealing Process No. Process   

Single  
annealing 

A 900 ℃/1 h, AC 
B 920 ℃/1 h, AC 
C 940 ℃/1 h, AC 
D 960 ℃/1 h, AC 

Double 
annealing 

A′ 900 ℃/1 h, AC+560 ℃/4 h, AC 
B′ 920 ℃/1 h, AC+560 ℃/4 h, AC 
C′ 940 ℃/1 h, AC+560 ℃/4 h, AC 
D′ 960 ℃/1 h, AC+560 ℃/4 h, AC 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 2  冲击试样实物图与加工图  

Fig.2  Appearance (a) and processing diagram (b) of impact  

sample 

2θ/(º) 
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合金在加热过程中，组织中 α 相发生溶解，其溶

解顺序与原始组织中析出 α 相顺序相反，最先发生溶

解的为最薄的 α相，随后是较厚的 α相尺寸逐渐减少，

最后直至完全溶解[14]。而 αs 相的析出受到两方面因素

影响，一方面是退火温度，其会影响合金中的元素再

分配，根据钛合金伪平衡相图[15]，在退火温度升高的

过程中，组织中会有更多的 α相向 β相发生转变，合

金元素进行再分配的过程中，会降低高温 β 相中 β 稳

定元素的含量，导致 β相在冷却过程中的稳定性降低，

促使 αs 相析出；另一方面受到冷却时间的影响，在冷

速速率相同的情况下，退火温度的高低会决定冷却时

间的长短，当退火温度越高时，则冷却时间越长，对

αs 相的析出越有利。 
当退火温度为两相区时（图 3a~3c），组织中包含

αp 相以及 βT，此时 αp 相包含 2 部分，一部分为经过球

化和溶解后而形成的 αp 相，此时 αp 相的成分与分布情

况受到溶质元素的分布情况、取向关系以及界面能等因

素影响；另一部分为原始组织中未发生溶解而残留下来

的 αp 相
[16]。组织中的 βT 是在加热过程中形成的高温亚

稳定 β相，在冷却过程中转变为低温亚稳定 β相并析出

针状 αs 相所形成。当退火温度为单相区时（图 3d），

原始组织中的 α相会全部转变成 β相，α相完全消失的

同时，组织中 β晶粒会明显长大，在进行冷却时，从 β
相中会析出大量 αs 相，大量取向一致的 αs 相会平行排

列，从而形成 α 束域，不同的 αs 片层之间分布残余 β
相，合金由原始的双态组织转变为片层组织。 

图 4 为合金经单重退火处理后的 XRD 图谱，TC10
钛合金经过加热以及保温处理后，在冷却过程中主要

发生的 3 种物相转变，分别为 β→α相、β→α′相、β→α″
相。其中，β→α′相与 β→α″相二者均是马氏体相变，

都是由一种晶体结构通过切变的方式转变成为另一种

晶体结构，是典型的无扩散型相变，其相变过程通过

界面迁移进行控制。在相变过程中，β 相内的原子会

进行有规律的集体切变，当切变距离较大时，发生

β→α′相转变，当切变距离较小时，发生 β→α″相转变，

故 α″相通常被当成 β相与 α′相二者之间的过渡相[17]。

同时，因为 α′相的晶体结构为六方马氏体，而 α″相的

晶体结构为斜方马氏体，从晶体结构的角度分析，具

有体心立方结构的 β相会更容易切变为 α″相，三者的

晶体学关系示意图如图 5 所示[18]，图 5a 为 β 相与 α′
相的晶体学关系，其中 α′相呈密排六方结构（以黑色

原子为主体结构）与体心立方的 β 相（以灰色原子为

主体结构）之间存在 Burgers 位向关系。图 5b 为 β相
与 α″相的晶体学关系，其中斜方结构 α″相（以黑色原

子为主体结构）与体心立方 β 相（以灰色原子为主体

结构）符合 Burgers 位向关系。 
由于 α 相与 α′相二者的晶体结构相同，均为密排

六方晶体结构，故二者的点阵常数十分接近，使得二

者的衍射峰在 XRD 图谱中重合，仅是衍射峰会有较

少宽化改变，又因为二者的主体结构一致，会导致其

衍射斑点位置几乎完全重合，难以有效进行区分[19]。

通常情况下，冷却速率是区别组织中形成 α相或者 α′
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 3  合金经单重退火处理后的微观组织 

Fig.3  Microstructures of the alloy after different single annealing treatments: (a) process A, (b) process B, (c) process C, and (d) process D 
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相的主要判断因素，当冷却速率达到一定值时，β 相

的转变方式为无扩散切变，因为较快的冷却速率会使

合金元素不能及时析出，在晶内会迅速弥散形核，进

而形成 α′相，而当冷却速率较慢时，组织中的合金元

素以及钛元素扩散充分，最终形成 α相[20]。但目前对

冷却速率的概念均为定性关系，并无确定的定量关系，

故不能简单以空冷或水冷作为判断的依据，需进行深

入探讨。相关文献指出[18]，α′相与 α相二者的区别为：

在进行冷却时，α′相通常会截至在 β 晶界处，其较大

长宽比的细针状形态，而 α 相因为形核相对困难，通

常需要借助晶界进行形核，最终形貌为更为粗大针状

或片层状形态。结合图 3 可知，不同退火温度的组织

中均有细针状 α 相，由于放大倍数较小，故无法从图

3 中的形貌中进行有效区分。因为加热温度越高，马

氏体相变驱动力越充足，越容易发生马氏体相变，故

选取退火温度最高的工艺 D（960 ℃）进行 TEM 分析，

具体形貌如图 6a 所示，可以发现，组织中的形貌以粗

大片层状形态为主，并无明显其它形态存在，可以判

断工艺 D 的组织中并未形成 α′相，由此可得，经单重

退火处理后的组织中并无 α′相析出。 
对组织中是否发生 β→α″相进行分析，由图 5 可

知，α″相和 α′相二者与母相的晶体学关系均保持一

致，故二者的 a 轴与 c 轴大致相同，若将 α″相中的 b

轴的长度缩短到与 a 轴一致，则此时 α″相与 α′相晶

体结构相同，故可以得出 α′相是 α″相发生畸变所形

成，其中 b 轴发生畸变的主要因素为合金中含有较多

β稳定元素，在冷却速率较快时，会导致 α 相产生畸

变所致。由于 α″相中的 a 轴≠b 轴，故在{hkl}晶系中，

α″相会体现出不同的晶面间距，从而使得在 XRD 图

谱中的低角度范围（ 41°~42°）以及高角度范围

（51°~54°）与（61°~65°）中，(021) α″ 、(022) α″、
(200) α″、(130) α″衍射峰是判断是否具有 α″相的特征

衍射峰[18,21]。结合图 4b~图 4d 3 组不同角度范围的

XRD 图谱可知，在低角度与高角度范围内，并未发

现 α″相的特征衍射峰，可以初步判断组织中并未析

出 α″相。由于 XRD 图谱为一种辅助验证的手段，为

进一步验证上述判断，选取经工艺 D 处理后的试样

进行 TEM 分析，相关文献指出[22-23]，α″相除位于基

体上外，在残余 β相中也会存在 α″相，因图 6a 中已

对基体上 α 相进行电子衍射斑点标记，故图 6b 选取

次生 α 相之间的残余 β相进行电子衍射斑点标记，结

果发现该区域主要 β 相，并未发现 α″相，结合 XRD
图谱可得组织中并无 α″相析出。 

综上所述，在本试验条件下，TC10 钛合金在经不

同温度的单重退火处理后，组织主要由 α相与 β相构

成，并无其它明显物相存在。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 

图 4  合金经单重退火处理后的 XRD 图谱 

Fig.4  XRD patterns of the alloy after single annealing: (a) full angle range (20°~80°), (b) low angle range (41°~42°), (c) high angle range 

(51°~54°), and (d) high angle range (61°~65°) 

2θ/(º) 2θ/(º) 



·3110·                                        稀有金属材料与工程                                             第 52 卷 

 (110) 

 b 

 β [002]  10 1/nm 

 500 µm 

 (200) 

 (110) 
 (000) 

 a 

 (000) 

 α  (110) 

 (200) 

 (110) 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 5  β相与 α′相以及 α″相的晶体结构示意图 

Fig.5  Schematic diagrams of crystal structure of β phase and α′  

phase (a) as well as β phase and α″ phase (b)[18] 

 
α+β 两相钛合金在经历单重退火处理后，通常要

进行双重退火处理，其目的是调节组织中析出 α 相的

形态与含量，稳定组织与性能，从而使合金达到理想

的强度。图 7 为合金经双重退火处理后的微观组织，

与单重退火相比较，合金经双重退火处理后，组织中

αp 相无明显变化，而经双重退火后，析出的次生 α 相

（αs）形貌与尺寸出现明显变化，此时的 αs 相形貌主

要有 2 种形态，一种为粗片层 αs 相，其中，部分粗片

层 αs 相平行排列，形成 α束域（位置 E），部分粗片

层 αs 相交错排列而形成独立片层，也有极少数几乎可

贯穿 βT 的十分粗大 αs 相（位置 F），而 αs 相的另一种

形貌为在 βT 中均匀交错分布的细片层 αs 相（位置 G）。

图 8 为合金经双重退火处理后的 XRD 图谱，可以发

现此时组织由 α相以及 β相构成，与单重退火的 XRD
图谱相比较，衍射峰总体接近，其中（101) α衍射峰

强度略有增加，而（110) β衍射峰强度略加减少，尤

其当退火温度为位于单相区（960 ℃）时更为明显，

这与亚稳定 β 相发生分解，从而改变组织中元素分配

有关[24-25]。合金在进行双重退火过程中，会使在单重

退火过程中形成的残余亚稳定 β 相发生进一步的分 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
图 6  合金经 960 ℃单重退火处理后的 TEM 像及 SAED 花样 

Fig.6  TEM images and SAED patterns of alloy after single 

annealing at 960 ℃: (a) α phase and (b) β phase 

 
解，具体过程是当加热温度较低时，合金中元素首先产

生偏聚，此时亚稳定 β相会分解为大量溶质原子贫化的

微观区域（β 贫）以及与其相邻的溶质原子富集的微观

区域（β富），随着时效温度的升高或延长时效时间，β
贫化区会最终分解为平衡的 α相以及 β相，最终导致组

织中析出十分细小细片层 αs相
[14]。与此同时，组织中原

有的次生 α相会逐渐长大粗化，最终形成粗片层 αs相。 
综上所述，合金经双重退火处理后，亚稳定 β相会

分解，可使组织中析出大量十分细小细片层 αs 相，但

也会使得组织中部分 αs 发生粗化，这会影响部分衍射

峰强度的变化，同时对合金的力学性能也会产生影响。 
2.2  冲击性能 

图 9 为合金经不同退火工艺处理后的冲击性能，

对比发现，合金经单重退火后的冲击性能总体要优于

双重退火。合金在单重退火条件下，随着退火温度的

升高，合金冲击性能不断下降，当退火温度达到单相

区后，冲击性能下降幅度较大，当合金经工艺 A 处理

后，合金冲击性能最佳，此时冲击吸收功为 31.5 J，
冲击韧性为 39 J/cm2。当合金在双重退火条件下，其

冲击性能变化趋势与单重退火一致，均是随着单重退

火温度的升高而不断降低，在单重退火温度达到单相

区后，冲击性能有大幅度下降，合金冲击性能最大值 

 a 

 b 
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图 7  合金经双重退火处理后的微观组织 

Fig.7  Microstructures of alloy after different double annealing treatments: (a) process A′, (b) process B′, (c) process C′, and      

(d) process D′ 

 
 

 

 

 

 

 

 

 

图 8  合金经双重退火处理后的 XRD 图谱 

Fig.8  XRD patterns of alloys after different double annealing 

treatments 

 
为经工艺 A′处理后，此时冲击吸收功为 25.5 J，冲击

韧性为 32.5 J/cm2。 
合金的冲击性能主要由 2 部分构成，分别为冲击

吸收功与冲击韧性，其中冲击吸收功是合金在裂纹萌

生阶段吸收的能量以及裂纹扩展过程中吸收的能量大

小，故其本质是阻碍裂纹萌生与裂纹扩散的能力，而

冲击韧性为冲击吸收功与冲击试样标准断面积的乘

积，其由 3 部分所构成，分别为塑性变形功、弹性变

形功以及裂纹扩展撕裂功[26-27]，故合金的冲击吸收功

与冲击韧性为正比例关系，冲击吸收功越大，其冲击

韧性越高。相关文献指出[28-29]，由于冲击试样缺口半

径较大，在高速冲击载荷作用下，裂纹萌生阶段缺口

尖端附近会产生较大的应力场，塑性变形区尺寸较大， 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 9  合金经不同退火工艺处理后的冲击性能 

Fig.9  Impact properties of the alloy after different annealing 

processes: (a) single annealing treatments and (b) double 

annealing treatments 

 
冲击试样产生的局部应力容易达到合金本身的临界断

裂强度，在此处会形成应力集中，并引发大量的微裂

纹，由于在此过程中产生的塑性应变较大，会消耗更

多能量，而裂纹扩展过程中所发生塑性变形较小。因



·3112·                                        稀有金属材料与工程                                             第 52 卷 

 d  c  b  a 

Plastic zone 

此，裂纹萌生阶段消耗的能量是主要能量，裂纹扩展

所消耗的能量为次要能量。 
在单重退火条件下，当退火温度为两相区时，组

织为双态组织，其由 αp 相与 βT 构成，βT 中包含大量 αs

相与残余 β 相。在裂纹萌生阶段，缺口尖端位置的应

力集中会引起周围组织发生塑性变形，进而产生位错

与滑移。选取退火温度为两相区的工艺 A 进行分析（图

10a），在变形初期，βT 中的细小 αs 相会首先发生塑

性变形并产生位错，当位错滑移至 αs 相与残余 β相界

面时，由于 αs 相与相邻残余 β 相之间存 Burgers 取向

关系[30]，导致位错容易通过界面并向相邻 αs 相进行移

动，从而有效降低应力集中，导致整个 βT 发生较为均

匀的塑性变形。当位错滑移到 αp 相与 βT 界面时，由

于二者之间存在较大的位错取向角且不存在 Burgers
取向关系，导致位错很难通过，从而造成位错堆积。

但由于 αp 相的晶体取向是无序分布的，其会激活各种

类型的滑移系统，从而有助于协调塑性变形，因此双

态组织的变形均匀性较好，会使缺口尖端分布较大的

塑性区域，使得缺口尖端的应力得到有效释放[31-32]。 
单相区退火制度选取工艺 D（图 10b1）进行分析，

此时 αp 相完全消失，组织变为片层组织，因为组织中

αs 相与残余 β相界面阻止滑移的能力较弱，且组织中存

在尺寸较大的 α 束域，会导致位错的滑移距离较长。

但由于相邻的 α 束域之间的晶体学取向差异较大，当

一个 α 束域内部发生塑性变形时，会导致该 α 束域与

相邻 α束域之间的界面变形不相容，进而引发微尺度应

变不相容以及应力集中现象，从而出现微空洞形核[28]。

此外，由于 α 束域具有较大尺寸，导致片层组织的变

形均匀性较差，使缺口尖端的塑性变形极不均匀，因此

片层组织的缺口尖端塑性区域面积小于双态组织。 
为与单重退火做有效对比，选取工艺 A′（图 10c）与

工艺 D′（图 10d）进行分析，在双重退火条件下，其裂纹

萌生总体过程与单重退火时相类似，但因为其微观组织

中析出大量细片层 αs相，此时位错会倾向在 βT中的细片

层 αs相交汇处发生聚集，由于各细片层 αs相之间位错取

向角较大，且细片层 αs相与 αp相以及 βT之间没有Burgers
取向关系，导致位错产生堆积且难以通过滑动释放。因

此其裂纹尖端的塑性变形区域较小，即使在较小的外应

力作用下，在此微观区域内也会产生较大的应力而引发

断裂，宏观表现为其裂纹萌生能量较低。故经双重退火

处理后的缺口尖端塑性区域面积要小于单重退火。 
相关研究表明[33-35]，裂纹发生偏转会使裂纹在扩

展过程中消耗更多能量，从而提高该组织抵抗裂纹扩

展的能力，因此在裂纹扩展路径越更为曲折微观组织

中，其裂纹扩展消耗的能量越高。图 11 为合金经不同

退火工艺处理后的裂纹扩展路径，在单重退火条件下，

分别选取退火温度为两相区与单相区的的工艺 A 和工

艺 D 进行分析，当合金经工艺 A 处理后（图 11a），

由于此时组织中 αp 相含量较高，裂纹在扩展过程中会

沿着 αp 相晶界或者穿过 αp 相的晶界进行扩展，裂纹扩

展路径较为平直。当扩展的裂纹遇到 βT 时，其内部包

含大量 αs 相，若裂纹扩展方向与 αs 相位向相近，则裂

纹会沿 αs 相片层通过，若裂纹扩展方向与 αs 相位向相

差较大，则裂纹会直接穿过 αs 相形成的 α束域，但当

裂纹扩展到 α 束域边界时会被迫改变方向，导致裂纹

扩展路径出现一定程度的曲折[36]。当合金经工艺 D 处

理后（图 11b），组织中 αp 相消失，此时出现具有大

角度晶界的 β 晶粒成为裂纹扩展的主要障碍，因为 β
晶粒尺寸较大，导致裂纹扩展路径出现较大的曲折，

甚至出现局部裂纹停滞，所以裂纹的扩展路径总体上

沿着 β界面进行[37]。同时，因为经单相区退火处理后

的组织析出的大量 αs 相，当裂纹的尖端遇到交错排列

的 αs 相时，会导致裂纹扩展变得不连续，产生较多的

分叉，分散裂纹尖端的应力场强度，随后在裂纹穿过

αs 相时，会进一步增加扩展路径的曲折程度，故工艺

D 的裂纹扩展曲折程度要大于工艺 A。 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 10  合金经不同退火工艺处理后的缺口尖端塑性区示意图 

Fig.10  Schematic diagrams of notch tip plastic zone of the alloy after different annealing processes: (a) process A, (b) process D,  

(c) process A′, and (d) process D′ 
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图 11  合金经不同退火工艺处理后的裂纹扩展路径 

Fig.11  Crack propagation paths of the alloy after different annealing processes: (a) process A, (b) process D, (c) process A′, and (d) process D′ 

 
在双重退火条件下，分别选取工艺 A′（图 11c）

和工艺 D′（图 11d）进行分析，与单重退火相比较，

因为经工艺 A′处理后的组织中析出大量细片层 αs 相，

裂纹会更容易的穿过细片层 αs 相继续扩展，同时，因

为细片层 αs 相的长径比较小，在变形过程中不会使 βT

发生较大的扭曲变形，故裂纹扩展路径与工艺 A 相比

更为平顺。同时，因为工艺 D′的组织中 αp 相消失，且

析出更多的粗片层 αs 相，形成的较多的 α束域，扩展

裂纹难以穿过较厚的粗片层 αs 相，导致其会绕过部分

粗片层 αs 相继续扩展，从而增加裂纹扩展路径曲折程

度，会导致整体裂纹扩展路径较为曲折，进而提高裂

纹扩展时所吸收的能量，故工艺 D′的裂纹扩展曲折程

度略大于工艺 D，且远大于工艺 A′。 
综上所述，合金经单重退火处理后的缺口尖端塑

性区域面积总体大于双重退火，而 2 种退火工艺中的

裂纹扩展路径曲折程度各有不同，但总体较为接近。

但因为裂纹萌生阶段消耗的能量是主要的能量，裂纹

扩展所需要的能量为次要能量，在二者综合作用下，

使得合金经单重退火处理后的冲击性能较双重退火要

高，且退火温度为两相区的冲击性能较单相区要高。

2.3  断口微观形貌 

与上文分析保持一致，选取单重退火工艺（工艺

A、工艺 D）与双重退火工艺（工艺 A′、工艺 D′）进

行合金冲击性能的断口微观形貌分析，图 12 为经不同

退火工艺处理后的冲击断口微观形貌。合金经工艺 A
处理后的断口微观形貌如图 12a 所示，可见断口微观

形貌中包含大量韧窝（位置 H），韧窝呈等轴状且数

量较多、深度较深，未见明显撕裂棱，此形貌具有韧

性断裂特征，宏观表现为合金冲击性能良好[38]。等轴

状韧窝是以组织中 αp 相作为微孔形核的核心源，随后

伴随着形核、长大与聚合等过程，使得微观组织中出

现裂纹，随后扩散并发生断裂[39]。因为退火温度为两 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 12  合金经不同退火工艺处理后的断口微观形貌 

Fig.12  Fracture morphologies of the alloy after different annealing processes: (a) process A, (b) process D, (c) process A′, and (d) process D′ 
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相区时，组织中 αp 相含量较多且尺寸较大，故导致断

口微观形貌中韧窝尺寸较大、深度较深。合金经工艺

D 处理后（图 12b），此时断口微观形貌以岩石状形

貌为主，具有明显撕裂棱（位置 I），并且有大量较

浅的小韧窝分布在表面，此为脆性断裂形貌特征，宏

观表现为合金具有较差的冲击性能。这是因为合金经

单相区退火处理后，组织中 αp 相消失，并出现粗大的

β晶粒，在塑性变形过程中，β晶粒的晶界处易形成空

洞，并会迅速扩展，导致合金塑性大幅度降低。由于

此时组织中 αp 相完全消失，在塑性变形时，组织中粗

大 β晶粒会率先进行变形，变形过程中会有微孔形成，

随后微孔会不断长大，最后大量微孔接触相连并聚合

在断口处形成深度较浅且尺寸较小的韧窝[40]。 
在双重退火条件下，经工艺 A′处理处理后的断口

微观形貌（图 12c）与工艺 A 大体一致，均是由大量

等轴状韧窝构成。经工艺 D′处理处理后的断口微观形

貌（图 12d）中除岩石与小韧窝形貌外，相比于其它

退火工艺，其出现较多的空洞（位置 J），这是因为

此时组织中析出了大量粗片层 αs 相，且形成的 α束域

较多，当裂纹扩展到该区域时，会使裂纹的扩展路径

发生偏转，裂纹会沿着 α相与 β相的晶界交界位置扩

展，此时微孔洞会在界面处萌生，最终形成空洞。与

此同时，在 4 种工艺的断口微观形貌中均出现二次裂

纹（位置 K），这是因为合金经过不同的退火工艺处

理后，组织中均会析出大量的 αs 相，当裂纹与 αs 相相

遇时，裂纹会出现分枝现象，从而形成二次裂纹，二

次裂纹对裂纹的扩展起到抑制作用，会消耗更多的能

量，从而提高合金的冲击性能。 

3  结  论 

1）在单重退火条件下，随着退火温度的升高，组

织中 αp 相的含量逐渐减小并析出 αs 相，当退火温度超

过相转变温度后，组织中 αp 相完全消失，并析出在大

量 αs 相。在双重退火条件下，组织中 αp 相无明显变化，

αs 相的形貌主要有 2 种形态，1 种为粗片层 αs 相，另

1 种为细片层 αs 相。 
2）在单重退火条件下，随着退火温度的升高，合

金冲击性能不断下降，合金经工艺 A 处理后，冲击性能

最佳，此时冲击吸收功为 31.5 J，冲击韧性为 39 J/cm2。

在双重退火条件下，其冲击性能变化趋势与单重退火

一致，合金经工艺 A′处理后，冲击性能最佳，此时冲

击吸收功为 25.5 J，冲击韧性为 32.5 J/cm2。 
3）在单重与双重退火 2 种工艺下，断口微观形貌

中均出现二次裂纹。当退火温度位于两相区时，断口

微观形貌主要由等轴状韧窝构成，当退火温度位于单

相区时，断口微观形貌以岩石状形貌为主，具有明显

撕裂棱，并且有大量较浅的小韧窝分布在表面，经工

艺 D′处理后的断口微观形貌中出现较多的空洞。 
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Effect of Annealing Process on Microstructure and Impact Property of TC10  

Titanium Alloy 
 

Zhang Mingyu, Yun Xinbing, Fu Hongwang 
(Engineering Research Center of Continuous Extrusion, Ministry of Education, Dalian Jiaotong University, Dalian 116028, China) 

 
Abstract: TC10 titanium alloy was annealed by different processes. The effects of annealing process on the microstructure and impact 
properties of TC10 titanium alloy were studied by SEM, XRD, TEM and impact property test. The results show that after single annealing 
treatment, the microstructure is composed of primary α phase (αp) and secondary α phase (αs). It is confirmed that no α′ phase and α″ phase 
are precipitated. After double annealing treatment, αp phase is almost unchanged, and αs phase is transformed into coarse lamellar αs phase 
and fine lamellar αs phase. The impact property of the alloy after single annealing is better than that after double annealing, and the impact 
property after heating in two-phase region is better than that in single-phase region. In these two annealing processes, when the heating 
temperature is at the two-phase region, the fracture morphology is mainly composed of equiaxed dimples. When the heating temperature is 
at the single-phase region, the fracture morphology is dominated by rock-like morphology. Additionally, there are shallow small dimples 
distributed on the surface. 
Key words: TC10 titanium alloy; microstructure; impact properties; fracture morphology  
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