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摘  要：采用电子束选区熔化成型技术制备了 Ti-6Al-4V 合金试样，研究了成型态与热等静压态合金试样的显微组织、

拉伸及高周疲劳性能。结果表明，成型态的组织为沿沉积方向生长的柱状晶；柱状晶内部以魏氏组织为主，也有 α/β

片层组织存在。成型态材料的抗拉强度并未受到少量气孔及未熔合缺陷的影响，其强度和延伸率达到了 ASTM 标准。

热等静压消除了材料内部缺陷，但显微组织发生粗化，材料抗拉强度下降约 5%，但延伸率提高了约 35%。热等静压后

Ti-6Al-4V 合金的高周疲劳性能得到显著改善，在 1×10
7 寿命，R=0.1 的测试条件下，疲劳极限达到 600 MPa。根据断

口信息分析了典型试样的裂纹萌生与扩展行为，大多数试样的裂纹源位于表面，材料拉伸性能分散性较大是疲劳寿命

不稳定的主要原因之一。 
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作为制造飞机和发动机结构件的主要材料之一，

钛合金加工成本高、周期长，很大程度上限制了它更

广泛的应用。增材制造(additive manufacturing)作为一

种周期短、工序少、低成本、净成型的技术，其成型

构件力学性能优良，具有重大的科研价值和经济效  

益[1,2]。电子束选区熔化(electron beam selective melting, 

EBSM)技术是其主要研究方向之一，其应用范围相当

广泛，尤其对于难熔、难加工材料，包括钛合金、钛

基金属间化合物、不锈钢、钴铬合金、镍合金等，其

制品能实现高度复杂性并达到较高的力学性能。采用

EBSM 技术成型钛合金零件省时、省料，对航空制造

企业吸引力巨大[3-5]。 

在过去的几年里，国内外很多大学、研究机构、

企业针对 EBSM 制造的 Ti-6Al-4V 合金进行了大量研

究，旨在建立原材料-成型工艺-显微组织-力学性能之

间的关系，确定加工工艺窗口并改善性能稳定性[6-11]。

Murr 等[8]发现，沿试样堆积方向，靠近顶端的组织较

为粗大，α 片层厚度随试样直径的减小而减小。

Al-Bermani 等[9]发现，随着底板预热温度的提高，成

型 Ti-6Al-4V 合金的显微组织会逐渐粗化。Tan 等[11]

证实成型态材料为 α/β 组织，无 α马氏体存在，成型

试样的硬度、屈服与抗拉强度沿堆积方向从底部向顶

部逐渐升高，而塑性逐渐降低。本实验针对 EBSM 成

型 Ti-6Al-4V 合金，研究了热等静压对材料显微组织

的影响，并对其拉伸以及高周疲劳性能进行了评估，

通过对疲劳断口的微观分析，探讨了 EBSM Ti-6Al-4V

合金高周疲劳断裂行为与机理。 

1  实  验 

本实验采用气体雾化法制备的 Ti-6Al-4V 粉末为

原材料（图 1），其化学成分如表 1 所示。粉末的粒度

范围为 50~100 μm，其 d10，d50，d90 分别为 50.6，72.7，

104.2 μm。由图 1 可见，Ti-6Al-4V 粉末显示出魏氏组

织，β 晶粒直径约为 30 μm，晶界 α 相清晰可见。这

种显微组织是由于雾化过程中的高冷速造成的。 

采用 Arcam
TM

 A2X 设备成型 Ti-6Al-4V 试棒，其

长轴沿堆积方向。设备工作过程为：铺粉器铺放 50 μm

厚度的 Ti-6Al-4V 粉末，电子束扫描并熔化粉末材料， 
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图 1  气体雾化 Ti-6Al-4V 粉末形貌 

Fig.1  Morphology of gas-atomized Ti-6Al-4V powder 

 

表 1  Ti-6Al-4V 粉末与成型态试样的化学成分 

Table 1  Chemical composition of Ti-6Al-4V powder and 

as-built sample (ω/%) 

Sample Al V O C N H Ti 

Powder 6.53 4.11 0.18 0.01 0.01 0.003 Bal. 

As-built 6.06 4.08 0.17 0.01 0.20 0.002 Bal. 

 

扫描完成后成型台下降，铺粉器重新铺放新一层粉末，

这个逐层铺粉-熔化的过程反复进行直到 Ti-6Al-4V 试

棒成型完毕。整个成型过程中成型腔内温度保持在

730 ℃。部分试棒在 910 ℃/100 MPa 条件下热等静压

2 h，与成型态试棒进行显微组织与力学性能对比。 

金相试样采用传统方法制备，并采用光学显微镜

（Leica DMI 5000M）与扫描电子显微镜 SEM-EDS

（Zeiss Supra-55）观察显微组织与力学测试断口。根

据 GBT 228.1-2010 制备室温拉伸试样，拉伸测试应变

速率为 0.001/s。根据 GBT 3075-2008 制备的光滑圆柱

轴向拉拉疲劳试样如图 2 所示。高周疲劳试验采用应

力控制方式，应力比 R=0.1，加载频率 100 Hz，疲劳

寿命超出 1×10
7 则终止试验。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 2  室温拉拉疲劳测试试样 

Fig.2  Samples for fatigue test 

2  结果及分析 

2.1  显微组织 

成型态 Ti-6Al-4V 试样化学成分如表 1 所示。成

型后 Al 含量有 0.5%左右的烧损，氧含量基本不变。 

成型态材料的显微组织如图 3 所示。由于层层堆

积的工艺过程，材料在沿堆积方向(z)与垂直堆积方向

展现出不同的显微组织，但在层间没有发现明显界面。

图 4 为成型态和热等静压态材料的显微组织。从图 4a

中可见，高度可达毫米级的柱状晶沿堆积方向（z 向）

外延生长，它们之间被晶界 α 相隔开。在每一个 β 晶

粒内部，魏氏组织占主导地位，同时有少量的 α/β 集

束(图 4b)。EBSM 实际上是一个微区铸造过程，但其

冷却速度极快，熔池凝固过程中，周围松散的粉末可

看做是隔热层，电子束为热源，基板为热沉，因此凝

固过程沿着 z 向发生。在第 n 层粉末熔化的过程中，

之前的第 n-1 层粉末也被部分熔化，形成了外延生长

的条件[12]，这导致了沿堆积方向生长的柱状晶。这种

外延生长导致的柱状晶在其它增材制造方法制备的材

料中也有发现，如激光选区熔化法[13,14]与激光直接沉

积法[15,16]。在成型态材料的显微组织中发现了少量零

散气孔，其尺寸在 50 m 以下，这是由于气体雾化粉

末中部分空心粉造成的。材料经热等静压后显微组织

仍由魏氏组织和部分 α/β 片层组成，但发生了明显粗

化（图 4c，4d）。 

2.2  拉伸性能 

成型态与热等静压态 Ti-6Al-4V 合金试样的拉伸

性能如表 2 所示。成型态材料的平均抗拉强度和延伸

率均达到 ASTM 标准。事实上，在 18 个拉伸测试试

样中仅有 1 个延伸率为 10%以下，如图 5 所示，断口 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 3  EBSM Ti-6Al-4V 成型态三维组织 

Fig.3  3D microstructure of as-built EBSM Ti-6Al-4V 
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图 4  成型态和热等静压态 EBSM Ti-6Al-4V 的显微组织 

Fig.4  EBSM Ti-6Al-4V microstructure: (a, b) as-built and (c, d) HIPed 

 

不具有锥杯状特征，裂纹未从处于平面应变状态的试

样中心起裂，而起始于试样边缘处尺寸约 500 m 的

未熔合缺陷处，导致了材料的延伸率大大下降（6%），

但其强度仍然达到了 960 MPa。由于显微组织粗化，

热等静压后材料的抗拉强度下降了约 5%，但延伸率

提高了约 35%。这最可能是由于两方面因素引起：1.

热等静压消除了成型态材料中的未熔合缺陷；2.热处

理降低了显微组织中由于冷却相变产生的位错的密

度，并使显微组织粗化，增加位错可动距离，因而提

高了材料的延伸率。 

 

表 2  EBSM Ti-6Al-4V 合金的室温拉伸性能 

Table 2  Room temperature tensile properties of EBSM 

Ti-6Al-4V alloy 

Sample σb/MPa σp0.2/MPa A/% 

As-built 977+14 871+46 13.6+2.1 

HIPed 918+52 861+35 18.4+1.7 

ASTM Grade-5 896 827 10 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 5  成型态 Ti-6Al-4V 拉伸断口的宏观形貌和未熔合缺陷 

Fig.5  Tensile fracture surface of as-built Ti-6Al-4V: (a) overview 

and (b) unmelted defect 

2.3  疲劳性能 

在 500 MPa，R=0.1 条件下对 2个成型态Ti-6Al-4V

试样进行了轴向拉拉疲劳测试，其寿命 (Nf)分别为  

29 863 次与 60 331 次。其中 1 个试样(Nf=29 863)的断

口如图 6 所示。未熔合缺陷中残留粉末仍然清晰可见，

以此处为源形成了放射性的疲劳特征，缺陷产生的应

力集中导致了疲劳裂纹的萌生以及迅速扩展。 

热等静压后 Ti-6Al-4V 合金轴向高周疲劳 S-N 曲

线如图 7 所示，其疲劳性能远远高于成型态材料。图

中 600 MPa 及以上每个应力水平进行了 5 个试样的测

试，575 与 550 MPa分别进行了 1个试样的测试。EBSM 

Ti-6Al-4V 合金在 1×10
7 寿命下的疲劳极限为 600 

MPa。在各应力水平下，材料疲劳寿命的分散性较大，

例如在 750 MPa 的较高应力水平下，寿命差异仍达到

2 个数量级；650 MPa 的应力水平下，有 2 个试样的

寿命超出了 1×10
7 循环，但有 1 个试样的寿命仅为 1.1

×10
5 循环。由于材料高周疲劳寿命与屈服强度成正  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 6  成型态 Ti-6Al-4V 疲劳断口的宏观形貌和未熔合缺陷 

Fig.6  Fatigue fracture surface of as-built Ti-6Al-4V: (a) overview 

and (b) unmelted defect 
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图 7  热等静压态 EBSM Ti-6Al-4V 合金的 S-N 曲线 

（箭头表示超出） 

Fig.7  S-N curves of HIPed Ti-6Al-4V alloy (arrows indicate runout) 

 

比，因此拉伸性能分散性较大（表 2）是疲劳寿命不

稳定的主要原因之一。 

通过SEM对图7中的断裂试样进行了断口分析。热

等静压消除了成型态材料中的缺陷，所有断口裂纹源

区域未见成型缺陷。大多数试样的裂纹源位于试样表

面，所有寿命较低的试样均从表面起裂。高周疲劳裂

纹萌生通常是由试样表面不可逆的周期性驻留滑移累

积开始，随着位错的挤入挤出不断进行，应变累积到

一定程度后导致机械小裂纹形核，小裂纹连接，进而

实现裂纹萌生过程 [17]。对于钛合金高周疲劳寿命来

说，疲劳裂纹萌生阶段通常占据大部分循环周次（一

般高于全寿命的95%）。图8显示了max=750 MPa，

Nf=6.7×10
4试样的断口。它具有典型的高周疲劳断口

特征，整个断口分为裂纹源区、扩展区和瞬断区3个区

域[18]，裂纹源区（图8b）位于试样表面附近。总体来

说，疲劳断口较平坦，没有大的高度起伏，裂纹起源

于试样表面的点源，由点源出发的疲劳沟线构成了明

显的放射特征。疲劳扩展区可见到清晰的疲劳条带（图

8c），条带与裂纹扩展方向垂直。每一个条带代表一次

循环，条带个数等于循环次数，条带间距随应力强度

因子幅而变化，在同一区域的疲劳条带是连续而平行

的。根据疲劳条带的宽度，可计算出本试样在此阶段

裂纹的扩展速率为3.8×10
-7

 m/s。在扩展区和瞬断区交

接区域，出现了混合断裂的特征，疲劳条带仍然可见，

并伴有沿裂纹扩展方向开口的韧窝（图8d）；瞬断区

起伏较大，具有剪切唇与等轴韧窝特征。 

在750 MPa疲劳应力下，另一个试样的寿命达到

了7.9×10
6循环，比图8中的试样高了2个数量级，其断

口如图9a显示。此试样的裂纹源位于内部，放射特征

明显，裂纹萌生区和扩展区直径约为3 mm。在裂纹萌

生区域（图9b）发现了多个小刻面(Facet)。大量文献

也报道了钛合金疲劳裂纹萌生位置都伴随着刻面的出

现，并且这些刻面大都在等轴α晶粒内形成[19-24]。Neal

等[25]认为，刻面是由于α晶粒内的柱面滑移集中产生

堆积，导致同一晶粒内出现应力集中，使得晶粒内的

易解理面 { 1 0 1 7 }出现解理断裂形成的。而B a c h e 

 

 

 

 

 

 

 

图 8  max=750 MPa, Nf=6.7×10
4 试样疲劳断口典型形貌 

Fig.8  Fatigue fracture surface of a sample failed at max=750 MPa, Nf=6.7×10
4
: (a) overview, (b) crack initiation area, (c) crack 

propagation area, and (d) border of propagation/overload area 

 

 

 

 

 

 

 

图 9  max=750 MPa, Nf=7.9×10
6 试样疲劳断口典型形貌 

Fig.9  Fatigue fracture surface of a sample failed at max=750 MPa, Nf=7.9×10
6
: (a) overview, (b) crack initiation area, 

(c) crack initiation facet, and (d) facet root 
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等[26]提出，刻面是由于临近晶粒的滑移促使晶粒沿着

基面产生类解理的断裂形成的，他们发现，此时的疲

劳刻面与载荷轴向垂直。Bridier 等[20]认为，刻面是由

于基面滑移和基面上的正应力共同作用产生的，刻面

法向与载荷轴向夹角通常小于 45º。而 Pilchak 等[22]

认为，主要是由于纯滑移的作用导致刻面的形成，刻

面在晶粒基面或接近基面上，其法向与载荷轴向夹角

为 45º左右。 

本研究采用的 EBSM Ti-6Al-4V 材料中仅存在魏

氏组织与 α/β 片层组织，小刻面应是由多个平行的 α/β

片层组成的集束，因为集束中片层组织的滑移系几乎

平行[27]。在多个小刻面中，最初的裂纹区域是一个光

滑、细洁的扇形小刻面（图 9c），刻面上可见多个平

行的 α/β 片层（图 9d），片层与裂纹扩展纹路垂直。沿

着扩展纹路可发现裂纹的形核位置在“扇”柄处，此

处为 α/β 集束边界，在疲劳过程中位错在此处聚集，

导致了裂纹的形核。 

3  结  论 

1）EBSM Ti-6Al-4V 合金成型态材料具有沿堆积

方向外延生长的 β 柱状晶，它们之间被晶界 α 相隔开；

在每一个 β 晶粒内部，魏氏组织占主导地位，同时有

少量的 α/β 集束。 

2）热等静压消除了材料内部缺陷，但显微组织发

生粗化，材料抗拉强度下降约 5%，但延伸率提高了

约 35%。这是由于热等静压消除了成型态材料中的未

熔合缺陷，并使显微组织粗化，增加了位错可动距离。 

3）成型态 Ti-6Al-4V 合金疲劳性能较差，未熔合

缺陷造成的应力集中导致疲劳裂纹萌生并迅速扩展。

热等静压后材料的高周疲劳性能得到显著改善，在 1

×10
7 寿命，R=0.1 条件下，疲劳极限达到 600 MPa。

材料拉伸性能分散性较大是疲劳寿命不稳定的主要原

因之一。 

4）大多数试样的裂纹源位于试样表面，所有寿命

较低的试样均从表面起裂。少数从内部起裂的试样中，

裂纹源为 α/β 集束组成的刻面，在疲劳过程中位错在

集束边界处聚集，导致裂纹形核。 
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Abstract: The microstructure, tensile and fatigue properties of Ti-6Al-4V alloy made by EBSM were studied. The as-built material 

exhibits a columnar microstructure in which the prior-β grains grow along the building direction. Within each β grain, Widmanstätten 

microstructure is dominant, and colonies of α/ platelets are also present. The tensile strength of as-built material is not affected by defects 

and the average tensile strength and ductility meet the ASTM standard. HIPing removes all defects in the EBSM Ti-6Al-4V alloy and 

increases tensile elongation by ~35%, but the strength is 5% lower due to microstructure coarsening. The fatigue life is also significantly 

improved by HIPing and the fatigue limit reaches 600 MPa under 1×10
7
 cycle, R=0.1 condition. The large scatter of fatigue life is maily 

attributed to the scatter of tensile properties. In most of the samples, crack initiates from the surface. The crack initiation mechanism is 

proposed base on fracture analysis of typical fatigue specimens.  

Key words: additive manufacturing; Ti-6Al-4V; microstructure; high cycle fatigue; fracture analysis 
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