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摘  要：在 INSTRON-5948R 微型材料试验机上开展了近 β 型钛合金 Ti55531 经 800 ℃/2 h 固溶+580~640 ℃/6~10 h 时效热

处理后的力学性能试验，获得了不同时效工艺下 Ti55531 合金的力学性能及强塑积。研究了时效处理对合金微观组织演变

规律及合金在拉伸变形时的断裂机制。结果表明：次生片层 αs 相对时效参数变化比初生 α 相更敏感。次生片层 αs 相厚度

与时效温度或时效时间呈线性正相关。与时效时间对比可知，次生片层 αs 相粗化速率对时效温度敏感性较弱，且其随时

效温度和时效时间粗化速率分别约为 1 nm/℃和 8 nm/h。合金经固溶时效后，其力学性能显著提升，且合金在 800 ℃/2 h

固溶+640 ℃/8 h 时效后达到最佳的综合力学性能，此时抗拉强度为 1144 MPa，延伸率为 8.16%，且强塑积超过 9.3 GPa·%。

合金经固溶时效热处理后拉伸断裂形式为韧脆混合型断裂，且以韧性断裂为主，包括晶间开裂和微孔合并。  
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钛合金是一种具有比强高、耐腐蚀性强等优良特

点的轻质结构材料，现已广泛应用于航空、航天、航

海等领域[1-5]。Ti55531 合金 (名义成分：Ti-5Al-5Mo-5V- 

3Cr-1Zr) 是一种近 β 型钛合金，由俄罗斯与法国在

BT22 (TC18) 钛合金基础上联合研发的一种具有高淬

透性、高强韧性的新型钛合金，主要被用于制造飞机

起落架、承力框、梁等承力构件[6-8]。在航空工业中，

钛合金锻件需要满足尺寸结构稳定、微观组织合理分

布及力学性能良好的综合目标。为达到这些目标，近

β 钛合金通常进行热成形及后续的热处理。一般情况

下，近 β 钛合金先在 β 单相区开坯，随后在 α+β 两相

区锻造或轧制等，最后进行 β 相区/ α+β 两相区固溶+

时效处理。固溶处理的目的是将锻造后合金内部 α 相

部分或全部溶解至 β 基体中产生过饱和 β 基体[9]；时

效处理的目的是使片层 α相在过饱和的 β基体中析出，

以达到强化合金提高强度的目标。 

然而，钛合金在热处理过程中具有非常复杂的微观

组织演变特征，其力学性能也受到微观组织的控制[10]。

其中，初生等轴 α 相、片层 α 相及 β 基体的演变对钛合

金的强度、硬度、塑性和韧性均会产生不同的影响[11,12]。

因此，厘清热处理、微观组织及力学性能间的关联关

系对优化热处理工艺和控制微观组织显得极其重要[13]。

近年来，相关学者开展了一系列钛合金热处理工艺与

力学性能间的研究。Shekhar 等[8]研究了近 β 钛合金

Ti-5553 经固溶、时效处理后对显微组织和力学性能的

影响，结果表明在 α+β 两相区固溶、时效处理后综合

性能最佳。Fan 等[9]采用一种新型近 β 钛合金 Ti-7333，

较系统地研究了热处理对显微组织及力学性能的影

响，并获得该材料最佳强韧性组合条件。Du 等[11]研究

了一种新型钛合金 Ti-3.5Al-5Mo-6V-3Cr-2Sn-0.5Fe 钛

合金固溶+时效处理后显微组织和力学性能间的关系，

结果表明片层 α 相厚度及尺寸对温度非常敏感。Jia 等[14]

研究了时效温度和时效时间对近 α 钛合金 Ti-60 显微

组织和力学性能的影响，结果表明延伸率及断面收缩

率对时效时间敏感。Chen 等[15]发现次生片层 α 相可以

在时效过程中从 β 基体中析出，且其厚度随时效温度的

升高而增加，最终影响合金的强度和塑性。Wu 等[16,17]

定性地分析了固溶温度、时效温度和时效时间对近 β

型钛合金 Ti-5Al-5Mo-5V-3Cr-1Zr 显微组织和力学性

能的影响，建立了力学性能模型并对屈服应力及断裂

韧性进行预测，提出了该材料最佳热处理工艺。  

目前，虽有相关学者对钛合金热处理方面进行了
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一些研究，但针对 Ti55531 合金的热处理、组织演变

和力学性能的研究仍比较匮乏。本工作以锻态 Ti55531

合金为研究对象，着重分析了该合金经固溶处理后时

效工艺参数对微观组织演变及力学性能的影响规律，

同时研究了不同时效后合金的拉伸断裂机制，力求获

得达到最优力学性能的热处理工艺参数，以期为该合

金在实际工业应用上优化热处理工艺提供理论支撑。  

1  实  验  

实验材料为西部超导公司提供的 Ti55531 钛合金 

Φ350 mm 锻坯，相变点为 845 ℃，化学成分 (质量分

数, %)：Al 5.39，Mo 4.80，V 4.95，Cr 3.90，Zr 1.09，

Fe 0.32，C 0.014，N 0.007，O 0.11，Ti 其余。其原始

组织为钛合金典型的双态组织，由体积分数约 30%、

尺寸约 2 μm 的初生等轴 α 相及 β 转变组织组成，如

图 1 所示。由图可见，在原始显微组织中初生 α 相均

匀且散乱地分布在原 β 基体上，且存在大量细小的片

层 α 相及少量晶界 α 相。 

材料先在 α+β 两相区进行固溶，固溶后显微组织

如图 2 所示，随后进行不同工艺参数下的时效处理，将

时效后样品从中间剖开，一半用以观察不同热处理条件

下的显微组织，另一半用以获得该材料的力学性能。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 1  Ti55531 合金原始组织 

Fig.1  Initial microstructure of Ti55531 titanium alloy 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 2  Ti55531 合金固溶后的显微组织 

Fig.2  Microstructure of Ti55531 titanium alloy after solution 

treatment 

Ti55531 合金的热处理工艺流程，见图 3。固溶处

理工艺：保温温度 800 ℃，保温 2 h，空冷；时效处理

工艺：保温温度 580、600、620 和 640 ℃，保温时间

6、7、8、9 和 10 h，空冷。 

显微组织观察(SEM)：将经时效后样品研磨抛光

后，使用体积比 HF:HNO3:H2O=1:3:21 混合溶液进行

浸蚀 10~20 s。采用 Zeiss Sigma 500 扫描电镜获得不

同热处理工艺下的显微组织。每个热处理条件下至少

获取 5 张显微组织图片，以便获得更为准确的显微组

织量化值。 

力学性能试验：因样品尺寸限制，按照国标设计

缩比后的微型拉伸样品，如图 4 所示，随后在

INSTRON-5948R 微型材料试验机进行准静态拉伸试

验，速率为 0.36 mm/min。试验前样品表面均打磨光

滑，每个热处理条件下取 5 个以上拉伸样品，取其均

值作为最终力学性能数据。 

2  结果与分析 

2.1  时效工艺对显微组织的影响 

图 5 是 Ti55531 合金经 800 ℃固溶 2 h 及

580~640 ℃时效 7 h 后的显微组织。Ti55531 合金经固

溶+时效处理后，显微组织仍表现为钛合金典型的双

态组织。在时效过程中，初生 α 相含量随时效温度变

化不明显，且初生 α 相颗粒主要分布在原 β 晶界处，

说明初生 α 相颗粒会阻碍 β 晶粒的长大。这与 Chen 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 3  Ti55531 合金 2 种热处理工艺的流程图 

Fig.3  Schematic drawing of two heat treatment processes of 

Ti55531 alloy 

 

 

 

 

 

 

图 4  微型拉伸样品尺寸 

Fig.4  Size of micro tensile samples (unit: mm) 

Tβ=845 ℃  
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图 5  Ti55531 合金经 800 ℃固溶 2 h+580~640 ℃时效 7 h 后的显微组织 

Fig.5  Microstructures of Ti55531 alloy after solution at 800 ℃ for 2 h plus aging at different temperatures for 7 h: (a) 580 ℃, (b) 600 ℃, 

(c) 620 ℃, and (d) 640 ℃ 

 

等[15]研究结果一致，近 β 钛合金显微组织中的初生 α

相颗粒能够限制 β 晶粒的再结晶及长大，进而会提高

材料塑性。与初生等轴 α 相对比可知，次生片层 α 相

对时效温度更敏感。在时效过程中，次生片层 α 相从

β 晶界、 α/β 相界及 β 晶内析出，其形态表现为细小

的针状，如图 5a 所示。此时，次生片层 α 相及晶界 α

相的相界比较模糊。而随着时效温度逐渐升高至

620 ℃时，次生片层 α 相及晶界 α 相的相界逐渐清晰，

且厚度变宽，此时，次生片层 α 相形态转变为短粗状，

晶界 α 相变得平直连续，如图 5a~5c 所示。而当时效

温度达到 640 ℃时，次生片层 α 相粗化程度达到最大，

其形态表现为板条状，且平均厚度比 580 ℃时增加了

1~2 倍，长度则明显低于 580 ℃时次生片层 α 相的长

度，如图 5a 和 5d 所示。 

图 6 是 Ti55531 合金经 800 ℃固溶 2 h 及 640 ℃

时效 6~10 h 后的显微组织。初生 α 相颗粒仍分布在 β

晶界处，其含量随时间变化与随温度变化一样不明显。

当时效 6 h 时，次生片层 α 相随机地分布在原 β 晶粒

内部，其形态表现为细针状，且相界无法清晰识别，

而由原 β 晶粒晶界析出的晶界 α 相尚未完全封闭围成

原始 β 晶粒，其相界也不易识别，如图 6a 所示。与时

效 6 h 后相比可知，当时效时间超过 6 h 后，次生片层

α 相发生粗化，其形态由细针状变为短棒状，相界越

加清晰，而晶界 α 相慢慢变得比较平直，且能够清楚

地观察到原 β 晶粒边界，如图 6b~6d 所示。当时效达

到 10 h 时，次生片层 α 相粗化现象最明显，其形态转

变为板条状，如图 6e 所示。 

综上可知，次生片层 α 相对时效时间及时效温度

均敏感。次生片层 α 相粗化行为是一种热激活过程，

而温度越高，能够提供更多的生长驱动力，同时降低

相的形核速率[15]，进而促使片层 α 相发生粗化，而其

粗化速率受到溶质原子的扩散率所控制[18]，溶质原子

扩散程度与时间有关，时效时间越长，溶质原子扩散

越充分，同样会促进片层 α 相发生粗化。 

目前用来阐述片层 α 相粗化行为的机制有 2 种：边

界分裂和末端迁移[16,17,19,20]。在热处理早期，边界分裂

机制占主导地位。片层 α 相内部存在剪切面和亚结构等

缺陷区域，这些缺陷区域具有较高的能量，会导致溶质

原子缺陷区域转移到相邻的平面界面，以减少表面能。

故，边界分裂本质上是片层 α 相内边界的消失及新 β 相

的重新生成，进而促进其发生分裂并开始粗化[15]。而末

端迁移本质上是 α→β→α 相变过程，而相变最根本的原

因是溶质原子的扩散过程。针对次生片层 α 相粗化的现

象，前述扩散过程受层状结构末端与平面界面曲率差所

控制，曲率较大的位置，势能比较高，溶质原子剧烈运

动，这种情况下会使片层结构端部和平面区域形成一定

的化学势曲率，促进了 α 相向 β 相的转变，而 β 相在片

层组织的平面位置由于相平衡又转变为 α 相，这样就完

成了溶质原子从次生片层 α 相末端向平面界面迁移，进

而造成次生片层 α 相末端的溶解及粗化[19]。 
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图 6  Ti55531 合金经 800 ℃固溶 2 h+640 ℃时效 6~10 h 后的显微组织 

Fig.6  Microstructures of Ti55531 alloy after solution at 800 ℃ for 2 h plus aging at 640 ℃ for different time: (a) 6 h, (b) 7 h, (c) 8 h,  

(d) 9 h, and (e) 10 h 

 

图 7 是 Ti55531 合金时效后次生片层 α (αs) 相厚

度变化趋势。由图可知，次生片层 αs 相厚度与时效温

度、时效时间均呈正相关，图中直线斜率为粗化速率。

相同的条件下，次生片层 αs相厚度随着时效温度升高、

时效时间延长而变大。时效温度为 640
 ℃时，次生片

层 αs 相厚度最大，在时效时间 10 h 时粗化至约 0.125 

μm，而时效温度为 580 ℃时，次生片层 αs 相最薄，在

时效时间 6 h 时约为 0.040 μm。次生片层厚度随时效

时间的粗化速率变化不大，分别为 (时效温度依次降

低)：0.007、0.010、0.009 及 0.006 μm/h，如图 7a 所

示，其均值约为 8 nm/h；而随时效温度的粗化速率基

本一致，分别为  (时效时间依次缩短)：9.53×10
-4、

9.34×10
-4、9.44×10

-4 及 10.6×10
-4

 μm/℃，如图 7b 所示，

其均值约为 1 nm/℃。与时效时间对比可知，次生片层

αs 相粗化速率对时效温度敏感性较弱。而次生片层 αs

相长度与时效温度或时效时间呈负相关。其中，当时

效时间均为 7 h 时，随着时效温度的升高，次生片层 αs

相平均长度逐渐缩短，如图 5 所示，且分别为 1.03、

0.989、0.918 及 0.698 μm。当时效温度均为 640 ℃时，

随着时效时间的增加，次生片层 αs 相平均长度同样逐

渐缩短，如图 6 所示，且分别为 0.744、0.698、0.652、

0.603 及 0.563 μm。 

2.2  时效工艺对力学性能的影响 

表 1 是 Ti55531 合金原始坯料及其经固溶后的力

学性能。与原始坯料的力学性能对比可知，原始坯料

经 800 ℃固溶 2 h 后的强度明显上升，屈服强度和抗

拉强度分别提高了约 413 与 72 MPa，断裂延伸率降低

了超过 3倍，如表 1所示。造成该现象的原因是 Ti55531 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 7  次生片层 α (αs) 相厚度随时效时间和温度的变化趋势 

Fig.7  Variation tendency of thickness of secondary lamellar α (αs) phase with aging time (a) and temperature (b) 

6 7 8 9 100.040.060.080.100.12   640 ℃ 620 ℃600 ℃Thickness of α s/μm Aging Time/h580 ℃

a

580 600 620 6400.040.060.080.100.12 10 h 8 h9 h 7 h    
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表 1  Ti55531 合金原始坯料及其经固溶后的力学性能 

Table 1  Mechanical properties of Ti55531 titanium alloy in 

initial billet and after solution treatment 

Material 
Yield  

strength/MPa 

Ultimate 

strength/MPa 
Elongation/% 

Initial billet 494(±24) 855(±12) 27.01(±1.0) 

After solution 907(±49) 927(±20) 6.45(±1.5) 

 

钛合金原始组织在固溶处理过程中，初生 α 相部分溶

解进入基体，而 β 转变组织中的片层组织均溶入基体

中形成过饱和的亚稳 β 相，如图 1 和图 2 所示。而该

材料属于近 β 型钛合金，β 稳定元素含量比较高，因

此，经固溶后过饱和的亚稳 β 相比较多，故其起到固

溶强化的作用。与固溶后的延伸率相比，原始坯料的

延伸率更高，其原因是原始坯料中含有较多的初生 α

相及大量细小的片层组织，如图 1 所示。在拉伸过程

中，这些组织的晶/相界会阻碍位错运动，使位错快速

塞积与缠结，进而会导致裂纹扩展阻力加大，使得延

伸率比较高。 

图 8 是 Ti55531 合金在不同时效参数下的力学

性能。与表 1 对比可知，时效后力学性能显著提升，

这是由于从基体中析出大量次生片层 αs 相，晶界相

界增多，这些界面在拉伸过程中能够阻碍位错运动，

进而使合金的强度得到明显提升 [14]，但其塑性与固

溶后相差不大。Ti55531 合金经 800 ℃固溶 2 h 后，

随着时效温度的升高，其屈服强度和抗拉强度基本

均呈降低的趋势，在这种情况下初生 α 相呈减小趋

势，这一现象会降低 α 相与 β 相间接触面面积，进

而造成强度下降，如图 8a 和 8b 所示。随着时效温

度升高，次生片层 αs 相形态发生变化使得其含量降

低，会造成 α 相晶界相界的界面面积减少，从而导

致合金强度变小。而除初生 α 相含量、次生片层 αs

相大小外，次生片层 αs 相的间距对钛合金强度也会

产生重要影响。文献表明，次生片层 αs 相间距离随

着温度的升高而增加，进而造成合金强度会下降 [15]。

随着时效时间的延长，其强度基本均呈现出小幅度

下降的趋势，说明合金的力学性能对时效温度的敏

感性明显高于对时效时间的敏感性。  

总体来说，时效后的断裂延伸率基本均是随着时

效时间延长表现为先增加后减小的趋势，如图 8c 所

示。由图可知，断裂延伸率均存在最大值，该合金在

640 ℃时效 8 h 时，强塑积达到最大，超过 9.3 GPa·%，

表明该合金在此条件下综合性能达到最佳，此时抗拉

强度为 1144 MPa，延伸率为 8.16%，如图 8d 所示。

而时效时间超过 7 h 后，断裂延伸率随着时效温度的

升高而增加，如图 8c 所示。这是由于随着时效温度的

升高，次生片层 αs 相虽厚度变宽，但含量降低，而尺

寸较小的次生片层 αs 相发生塑性变形比较困难，这种

情况下会造成应变局部化，进而导致脆性断裂[15, 21,22]。

故，较低的时效温度强度虽高，但延伸率较差。  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 8  Ti55531 合金经固溶时效处理后的力学性能  

Fig.8  Mechanical properties of Ti55531 alloy after solution and aging treatment: (a) yield strength, (b) ultimate strength, (c) elongation, 

and (d) strength-ductility 
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2.3  拉伸断口形貌分析及断裂机制 

图 9 是 Ti55531 合金经 800 ℃固溶 2 h+不同温度

时效 8 h 后的断口形貌。由图可知，从宏观断口可以

看出，除 580 ℃时效 8 h 外，该材料在其他条件下固

溶时效处理后基本均表现出韧脆混合型断裂特征。由

图 9a 可知，当时效温度为 580 ℃时，宏观断口平坦且

发亮，微观断口中存在浅而大的韧窝，少见因拉伸造

成的初生 α 相脱落所形成的等轴状微孔[23]。与 580 ℃

时效 8 h 后对比可知，600 ℃时效 8 h 后，宏观断口表

面平整度降低，微观断口韧窝尺寸变小，仍存在少量

微孔，如图 9b 所示。当时效温度升至 620 ℃时，宏观

断口出现明显的颈缩现象，且在心部存在横向裂纹，

表面平直度更低，但微观断口韧窝深且大小均匀，微

孔数量增多，如图 9c 所示。与 620 ℃时效后对比可知，

640 ℃时效 8 h 后断口裂纹扩展路径变得更加崎岖，需

要更多的能量绕过片层组织，如图 9d 所示。而裂纹扩

展主要受到片层组织的影响，前文已知时效温度越高，

片层发生粗化，因含较粗片层组织会使裂纹扩展路径

变得比较曲折，进而增加裂纹扩展阻力，最后使得材

料塑性和韧性增加[16]。而在 640 ℃时效 8 h 后，颈缩

现象更显著，进一步表明该条件下韧性较好特征，如

图 9d 所示。

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 9  Ti55531 合金经 800 ℃固溶 2 h+不同温度时效 8 h 后的断口形貌 

Fig.9  Fracture morphologies of Ti55531 alloy after solution at 800 ℃ for 2 h plus aging at different temperatures for 8 h: (a) 580 ℃,  

(b) 600 ℃, (c) 620 ℃, and (d) 640 ℃ 
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图 10 是 Ti55531 合金 800 ℃固溶 2 h+640 ℃时效

不同时间后的断口形貌。由图可知，从宏微观断口可

以看出，断口存在大量韧窝、局部微裂纹及撕裂棱，

表明拉伸断裂机制为韧脆混合型断裂[23]。与 640 ℃时

效 6 h 后相比，时效 7 h 后断口相对比较平坦，断面收

缩率则有增大的趋势，而韧窝更深，具有显著的韧性

断裂特征，如图 10a-A、10a-B 和 10b-A、10b-B 所示。

当时效时间达到 8 h 时，断面收缩现象更加显著，且

断口起伏程度更大，而韧窝变得更深，如图 10c-A 所

示。与时效 8 h 后对比可知，时效 9 及 10 h 后，断面

收缩率则呈降低的趋势，但断口表面裂纹扩展路径变

得更加曲折，且存在局部横向裂纹，如图 10d 和 10e

所示。时效 9 h 后出现明显的撕裂棱，该撕裂棱疑是

裂纹沿着原始 β 晶界扩展所产生，如图 10d-A 所示；

时效 10 h 后断口起伏程度进一步增大，且出现明显的

断裂台阶，如图 10e-A 所示，通常，该情况被认为是

材料发生脆性断裂的特征[23]。 

断口中的微孔洞是由于材料在拉伸过程中初生 α 

 

 

 

 

 

 

 

   

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 10  Ti55531 合金经 800 ℃固溶 2 h+640 ℃时效不同时间后的断口形貌 

Fig.10  Fracture morphologies of Ti55531 alloy after solution at 800 ℃ for 2 h plus aging at 640 ℃ for different time: (a) 6 h, (b) 7 h, 

(c) 8 h, (d) 9 h, and (e) 10 h 
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相从原始 β 基体上脱落所产生，说明裂纹沿着初生 α

相与基体内片层 α 相间的边界进行扩展，进而导致韧

窝的形成，表明该断裂机制是晶间开裂。而原始 β 基

体中的片层组织及晶界 α 相又控制着裂纹走向，其中

片层组织占主导地位。断口中存在大量的深韧窝，表

明材料的拉伸断裂机制之一是微孔合并[23]。结合图 9

及图 10 中的断口形貌可以得出，Ti55531 合金拉伸断

裂形式为韧脆混合型断裂，且以韧性断裂为主。  

3  结  论 

1）次生片层 α 相从 β 晶粒晶界、晶内及 α/β 相界

处析出。与初生 α 相对比可知，次生片层 αs 相对时效

参数变化更敏感。次生片层 αs 相厚度与时效温度或时

效时间呈线性正相关，其长度与时效温度或时效时间

呈负相关。与时效时间对比可知，次生片层 αs 相粗化

速率对时效温度敏感性较弱，且其随时效温度和时效

时间粗化速率分别约为 1 nm/℃和 8 nm/h。 

2）合金经固溶时效后，其力学性能显著提升。与

时效时间相比可知，力学性能对时效温度更敏感。随

着时效温度的升高，其屈服强度和抗拉强度基本均呈

降低的趋势；随着时效时间的延长，其强度基本均呈

现出小幅度下降的趋势。合金在 800 ℃/2 h 固溶

+640 ℃/8 h 时效后达到最佳的综合力学性能，此时抗

拉强度为 1144 MPa，延伸率为 8.16%，且强塑积超过

9.3 GPa·%。 

3）Ti55531 合金经 800 ℃固溶 2 h+时效处理后拉

伸断裂形式为韧脆混合型断裂，且以韧性断裂为主，

包括晶间开裂和微孔合并。粗化后的次生片层 αs 相会

导致裂纹扩展抗力增大，使其扩展路径变得曲折，进

而提高 Ti55531 合金的塑性及韧性。 
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Abstract: The mechanical property tests of near β-type Ti55531 titanium alloy after solution (820 
o
C/2 h) plus aging (580~640 

o
C/6~10 h) 

treatments were carried out on INSTRON-5948R micro tensile machine. The effects of solution plus aging treatment on microstructural 

evolution and mechanical properties of Ti55531 alloy were studied to obtain a better combination of ultimate tensile strength and ductility. 

Furthermore, the fracture mechanism of the alloy during tensile test was discussed. The results show that the secondary lamel lar α phase is 

more sensitive to the change of aging parameters than the primary α phase. And the thickness of lamellar αs phase is linearly positively 

correlated with aging temperature or time. Compared with aging time, the coarsening rate of the secondary lamellar  αs phase is less 

sensitive to aging temperature, and the coarsening rate of the secondary lamellar αs phase with aging temperature and aging time is about 1 

nm/°C and 8 nm/h, respectively. After solution and aging treatment, the mechanical properties of Ti55531 alloy are significantly im proved, 

which reach the best comprehensive mechanical properties with solution treatment at 800 
o
C for 2 h plus aging at 640 

o
C for 8 h. Under this 

condition, the ultimate strength is 1144 MPa, the elongation is 8.16%, and the strength-ductility product exceeds 9.3 GPa·%. The tensile 

fracture modes of Ti55531 alloy are ductile and brittle mixed fracture, and mainly is ductile fracture, including intergranular cracking and 

microvoid coalescence mechanisms.  

Key words: Ti55531 alloy; aging treatment; microstructural evolution; mechanical property; fracture mechanism 
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