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气相充氢温度对TA15合金氢损伤行为的影响
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摘 要：以TA15合金为对象，开展了气相充氢温度对其氢损伤行为的影响研究。结果显示：800~900 K、10 MPa、1 h充氢

条件下，随充氢温度升高，合金强度先增加而后降低，但延伸率则持续降低；当充氢温度为800 K时，合金抗拉强度比未充

氢时增加9%，而延伸率下降12%，而当充氢温度为900 K时，合金抗拉强度下降85%，并呈完全脆性断裂（塑性损减达到

100%）。微观分析表明，随充氢温度由800 K提高到900 K，合金中的氢化物由主要沿α/β相界析出转变为在α和β相内析出，

且其尺寸和数量明显增加，导致合金的氢致开裂由沿α/β相界开裂转变为沿α和β相内氢化物或氢化物/基体界面开裂。
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1　引 言

在航天推进领域装备的设计中，要求液体火箭发动

机在较轻的质量下产生更多的推力[1]，这对所选用结构

材料的密度、强度、耐热性、导热性等方面提出了极高的

要求[2]。钛合金具有低密度、高强度和良好导热性的优

点，是可作为大推力高比冲液体火箭发动机的候选材料，

其服役应用可显著提升发动机的推重比，进而提升运载

器的发射效率。钛合金是一种对氢敏感材料，少量的氢

就可能恶化合金的力学性能[3]，降低合金服役寿命。因

此，充分认识钛合金的氢损伤行为与机制，对于提升大推

重比发动机的可靠性和安全性具有重要意义。  

氢增加钛合金脆性而恶化力学性能的研究已有报

道。研究发现，当氢含量由30 µL/L增加到750 µL/L后，

α型钛合金T225NG的延伸率由41%降低到27%[4]，而类

似的现象在α+β双相TC4合金中也被观察到[5–6]，亦有研

究发现氢会降低 TA15 合金的冲击吸收功[7]和疲劳寿

命[8]。在高温高压条件下，钛合金中很容易形成氢化物，

如在923 K、13.8 MPa、100 h充氢条件下，Ti-48.6Al-2.4Cr

合金中观察到了密排六方（hcp）结构的氢化物[9]，而在

1073 K、13.8 MPa、60 h充氢条件下，Ti-48Al-2Cr-2Nb合

金中极易形成面心立方（fcc）结构的氢化物[10]；在373 K、

100 MPa氢气中暴露 500 h后，VTΙ-0合金亚表层中会形

成氢化钛[11]；Ti-24Al-11Nb合金进行811 K、0.1~13.8 MPa、

16 h的充氢处理后，即观察到了面心四方（fct）结构的亚

稳态 γ（TiH）氢化物和 fcc 结构的稳定 δ（TiH1.5-1.99）氢化

物[12]。Ti-24Al-11Nb 合金在进行 366 K、13.8 MPa、氢气

环境下的持久性能测试时，发现由于氢化物的形成，合金

在不足 50 h时即发生断裂失效，而当温度升高到 477 K

时，合金仅需4 h即发生开裂失效，其原因与温度提高有

利于氢化物的形成有关[13]；Ti-Al-Zr 合金进行 773 K、

0.067 MPa、5~60 min的充氢处理后，发现随充氢时间延

长，合金中的氢含量由69 µL/L提高到2291 µL/L，且所形

成的δ氢化物会诱发其解理开裂并导致延伸率降低[14]。

由国内外的研究结果来看，钛合金所处氢环境的温

度和时间均会影响氢化物的形成，进而显著影响其力学

性能。应该指出的是，已有研究结果较多关注于常温阴

极电解充氢[15–17]、高温低压气相渗氢[4–8, 18–22]，以及高温高

压长时气相氢环境下钛合金的氢损伤行为[9–12]，而针对钛

合金短时高温高压氢损伤行为的研究则较为匮乏。本实

验以TA15合金为对象，通过不同温度气相热充氢试验、

拉伸测试以及多种微观表征手段的综合利用，开展了合

金的短时高压氢损伤行为与机制研究，为钛合金在航天

推进领域液体火箭发动机中的应用提供理论支撑。 

2　实 验

本研究采用合金为商业化制备的TA15合金热轧板

材，其厚度为10.5 mm，化学成分如表 1所示。合金根据

GB/T 3621-2022 标准进行退火处理，退火处理制度：

(800±10) ℃/2 h，空冷。合金试样进行表面处理（丙酮、无
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水乙醇各超声清洗5 min）后置于气相热充氢装置内进行

气相热充氢（氢气纯度不低于99.999%），充氢制度如表2

所示。氢含量测试在LECO ONH836型氧氮氢分析仪上

进行，每个数据为5个合金试样的平均值。

半无限板情况下，氢在钛合金中的最大渗透距离

Xmax(cm)可按式（1）计算，其中D为扩散系数（cm2/s），t为

时间。氢在α和 β相中的扩散系数分别为式（2）和（3）[23]

所示，其中T为充氢温度。

Xmax = 4.44 ( Dt )1/2 （1）

Dα = 1.80 × 10-2exp [ ( –6200 ± 340) /T ] （2）

Dβ = 1.95 × 10-3exp [ ( –3320 ± 250) /T ] （3）

假设合金组织全为α相，根据式（1）和（2）计算可知，

800 K、10 MPa充氢时，2.5 mm厚合金试样达到饱和氢状

态的时间仅为102 s（由于β相扩散速率比α相快，实际时

间更短），而本研究中进行的是1 h充氢处理，因而合金试

样为氢饱和状态。

按图 1加工合金拉伸试样，试样轴线与合金轧制方

向一致。一部分试样直接依据GB/T 228.1-2021标准，在

5×10-4 s-1的应变速率下进行拉伸试验；另一部分试样在

气相热充氢后进行室温拉伸试验（每组数据取 3个试样

的平均值）。TA15合金的氢损伤程度采用公式（4）所示

的延伸率损减δL来表征，其中，δ0和δH分别为未充氢与充

氢试样的延伸率。

δL = (δ0 −  δH )/δ0 × 100% （4）

合金相分析试样采用水磨砂纸进行打磨后用乙醇进

行超声波清洗，随后在Rigaka D/max 2500PC型X射线衍

射仪上进行。衍射仪采用Cu靶Kα射线，加速电压40 kV，

扫描速度 10 mm/min，衍射角测量范围 30°~90°，步长

0.02°，采用MDI jade 9软件进行数据处理。

合金组织、断口和相分布观察在FEI APREO型扫描

电子显微镜（SEM）上进行，其中微观组织分析样品观察

前进行了机械研磨和抛光，并采用 3% HF+6% HNO3+

91% H2O（体积比）的腐蚀液进行腐蚀处理；电子背散射

衍射（EBSD）分析样品采用的电解抛光液为 6% HClO4+

34% C4H9OH+60% CH3OH溶液（体积比），电解抛光时使

用液氮降温至–25 ℃以下，电压30 V，电解时长35~50 s。

氢化物特征分析在配备了能谱仪（EDS）的 FEI Talos-

F200X型场发射透射电子显微镜（TEM）上进行，工作电

压200 kV。透射样品制备过程如下：切割厚度为0.4 mm

的合金薄片并采用机械研磨法将其减薄至 50 μm以下，

随后冲出直径 3 mm 的小圆片，最后在液氮冷却环境     

(–25~–30 ℃)和20 V电压下进行电解双喷减薄，采用的电

解液与EBSD样品制备时的电解抛光液相同。

3　实验结果

3.1　氢含量

10 MPa、1 h不同温度气相充氢后TA15合金的氢含

量如表2所示。结果显示：原始未充氢TA15合金的氢含

量为 0.0024wt%，符合国际航空航天标准中对钛合金氢

含量的规定（<0.0125wt%）；800 K充氢后，合金的氢含量

为 0.16wt%，显示氢在高温高压下极易进入合金之中；

850 K 充氢后，合金的氢含量为 0.32wt%，已经达到了

800 K 充氢时的 2 倍；900 K 充氢后，合金的氢含量为

1.3wt%，已经达到了 800 K 充氢时的近 8 倍，显示在

10 MPa、1 h条件下，随温度升高合金中的氢含量显著增

加。由以上结果可见，TA15合金应存在一个温度阈值，

超过该门槛值后，合金的氢含量会发生大幅增加。

3.2　微观组织特征

3.2.1　XRD物相分析结果

图2是充氢前后TA15合金的X射线衍射结果，由图

可见：未充氢合金试样（NH）中有大量的α相和少量的 β

相；与NH试样相比，800H和 850H试样的 α相衍射峰强

度下降、β相衍射峰增多，而 900H试样的 α相衍射峰较

850H试样明显变少且强度下降，这与氢降低β相转变温
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图 1  拉伸试样示意图

Fig.1  Schematic diagram of tensile specimen of TA15 alloy

表 1  TA15合金的化学成分

Table 1  Chemical composition of TA15 alloy (wt%)

O

0.116

Al

6.44

V

2.14

Zr

2.16

Mo

1.67

Si

0.014

Fe

0.057

C

0.013

H

0.0015

Ti

Bal.

表 2  不同条件下充氢1 h后的TA15合金的氢含量

Table 2  Hydrogen contents of TA15 alloy after charging for 1 h 

under different conditions

Environment

As-received

High 

pressure

Sample 

number

NH

800H

850H

900H

Charging 

temperature, T/K

-

800

850

900

Pressure,

P/MPa

-

10

10

10

Hydrogen 

content/wt%

0.0024

0.16

0.32

1.3
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度、扩大 β相区，促进α相向 β相的转变有关[24]；与NH试

样相比，充氢后合金试样中 β相衍射峰的峰位明显向低

角度偏移，这与氢原子进入 β相晶格间隙中引起晶格畸

变，造成晶面间距增大，进而导致布拉格衍射角减小有

关[25]；与NH试样相比，充氢后合金试样中出现了 γ相和δ

相两种氢化物的衍射峰，其中主要的氢化物为 δ相，且

900H试样中的氢化物最多。

3.2.2　显微组织

图 3是 800~900 K、10 MPa、1 h充氢前后TA15合金

的微观组织与氢化物形貌。由图 3a可见，TA15合金由

大量长条状初生α相层片组织与少量的β相网状组织组

成，其中β相的形状不规则，呈连续层片结构或三角形的

分离岛状结构。800 K充氢后，在α/β相界和α相内观察

到了细小的短针状氢化物（图 3b）；当充氢温度升高到

850 K后，氢化物呈长针状，其尺寸较 800 K时明显增加

（图3c）；当充氢温度升高到900 K时，在α相内出现了粗

大的针状氢化物（图3d）。

图 4是TA15合金的TEM分析结果。对图 4中所示

白色虚线圆框内区域进行了选区衍射分析，衍射斑点如

图 4中嵌套图所示，标定结果显示该相为 β相；由图 4可

见，TA15合金中的长条状 α相占比远大于层片状 β相。

图5为800 K、10 MPa、1 h充氢后合金的TEM分析结果。

由图 5a可见，800 K充氢后，合金的 β转变组织（βt）内存

在较多交叉排列的次生α相，而初生α相内和α/β相界面

处则观察到了层片状的氢化物，其宽度为 47~70 nm、排

布较为稀疏。图 5a中B区域的选区衍射结果如图 5b所

示，标定结果显示 α/β相界面处的氢化物为 fcc结构的 δ

相。由图 5c可见，此时氢化物主要在α/β相界析出，α相

内析出少量透镜状组织，经图5d对图5c中D区域的选区

衍射分析可得，该透镜状组织为 fct结构的 γ相，其宽度为

42~55 nm。图 6 为 900 K、10 MPa、1 h 充氢后合金的

TEM分析结果，其中图 6b为图 6a中B区域的选区衍射

结果。图6b的选区衍射结果表明，图6a中α相内的氢化

物为长板条状的 δ相，其宽度为108~140 nm。图6d为图

6c中D区域的选区衍射结果，结果表明，图 6c中 α相内

的氢化物为长条状的 γ相，其宽度为 93~127 nm。与

800H 试样相比，900H 试样中氢化物的长度、宽度和数

量都显著增加。对图 6e 框定的区域进行 EDS 能谱分

析，结果如图 6f所示，其中富Al的为 α相、富Mo的为 β

相。图 6e中 β相内板条状组织（G区）的选区衍射结果

如图 6g 所示，标定结果显示该相为 δ氢化物，取向关

系为[001]β//[1
-
11]δ，也就是说，900 K 充氢温度下，β相

中已经形成 δ氢化物。

2θ/(°)

In
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图 2  充氢前后TA15合金的XRD图谱

Fig.2  XRD patterns of TA15 alloy before and after hydrogen charging

a b

c d

图3  10 MPa充氢前后试样的微观形貌

Fig.3  Microstructures of the specimens before and after hydrogen charging at 10 MPa: (a) NH, (b) 800H, (c) 850H, and (d) 900H
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3.3　拉伸性能

图 7 是充氢前后合金的工程应力 -工程应变曲

线，相应的力学性能见表 3。拉伸测试结果表明，800~

900 K、10 MPa、1 h 充氢条件下，随温度升高，TA15 合

金的抗拉强度先升高后降低，延伸率则持续发生显

著下降。800 K 充氢后，合金抗拉强度比未充氢时增

加了约 9%，而延伸率则下降了 12%。充氢温度由

800 K 提高到 850 K，合金抗拉强度和延伸率分别损

减了 21% 和 10%；充氢温度由 850 K 提高到 900 K，合

金抗拉强度则发生大幅下降，下降 85%，且合金在弹

性变形阶段即发生完全脆断、塑性损减达到 100%，

展示出显著的氢损伤。

3.4　断口形貌

图 8 是 800~900 K、10 MPa、1 h 充氢前后合金的拉

伸断口形貌。由图 8a可见，未充氢合金试样存在明显

的颈缩，显示拉伸过程中合金在正应力作用下发生了

孔洞的萌生与聚集，进而形成较大且深的韧窝（图

8e）。经 800 K、10 MPa、1 h 充氢后，合金试样颈缩程

度较未充氢时低，断口处观察到等轴韧窝和与 α相轮

廓吻合的长韧窝，且在长条形韧窝边缘出现撕裂棱

（图 8b 和 8f），显示合金除韧性断裂外还存在沿 α/β相

界的脆性断裂，应处于由韧性向脆性断裂过渡阶段。

经 850 K、10 MPa、1 h 充氢后，合金试样断口平坦、几

乎不发生颈缩且无等轴韧窝出现，除观察到沿 α/β相

界的脆性断裂特征外，局部还出现了解理小平面，已

呈现出明显的脆性断裂特征（图 8c 和 8g）。经 900 K、

10 MPa、1 h 充氢后，合金试样断口平坦无起伏，且无

颈缩与韧窝被观察到，断口上出现具有 α相轮廓的长

011̄
[1̄11]β 10 nm–1

图4  未充氢TA15合金TEM组织及其SAED花样

Fig.4  TEM image and corresponding SAED pattern of uncharged 

TA15 alloy

a b

c d

112̄
221̄

[0
-10]δ

[2̄113]α//[2̄11]γ

022̄
1̄13̄

1̄011̄1̄1̄1̄
1̄101̄

011̄0

10 nm–1

5 nm–1

图5  800 K、10 MPa、1 h充氢后合金中的氢化物形貌和SAED花样

Fig.5  TEM images (a, c) of the specimens after charging at 800 K and 10 MPa for 1 h; SAED patterns of δ in region B marked in Fig.5a (b) and γ 

in region D marked in Fig.5c (d) 
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a b

c d

[0
-10]δ

[
-130]γ

1̄1̄1̄ 1̄1̄2
2̄2̄1

e f g

11̄0

101̄
01̄1̄

1̄1̄0

[001]β//[11̄1]δ

5 nm–1

10 nm–1

5 nm–1

图6  900 K、10 MPa、1 h充氢后样品TEM组织照片及SAED花样

Fig.6  TEM images (a, c, e) and SAED patterns (b, d, g) of the 900 H specimen after charging at 900 K and 10 MPa for 1 h: (b) δ in region B of Fig.6a, 

(d) γ in region D of Fig.6c, and (g) δ in region G of Fig.6e; (f) corresponding EDS element mappings of the framed region in Fig.6e 
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图 7  试样充氢前后的工程应力-工程应变曲线

Fig.7  Engineering stress-engineering strain curves of the specimens 

before and after hydrogen charging at 10 MPa for 1 h

表 3  充氢前后TA15合金的室温拉伸性能

Table 3  Tensile properties of TA15 titanium alloy before and 

after charging at room temperature

Environment

As-received

High pressure

Specimen 

number

NH

800H

850H

900H

YS/

MPa

902

986

796

-

UTS/

MPa

977

1060

836

157

δ/%

12.0

10.6

9.5

0

δL/%

-

12

21

100
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条型解理面（图 8d 和 8h），显示合金已由沿 α/β相界的

脆性断裂过渡到解理脆性断裂。

4　讨论与分析

4.1　充氢温度对TA15合金氢化物析出行为的影响

由 3.2可知，充氢温度影响TA15合金中氢化物的析

出行为。总结TA15合金的氢化物析出机制示意图如图

9所示：（1）未充氢合金试样组织由少量 β相与大量 α相

组成（图 9a）。（2）如图 9b所示，800 K、10 MPa、1 h充氢

时，α/β相界作为较强的氢陷阱会吸附大量氢，形成富氢

区；与此同时，α相内也会由于扩散的不均匀性或微观结

构中的强氢陷阱（如晶界或缺陷）而出现局部富氢区，这

些富氢区达到过饱和后会发生αH→α+δ/γ反应。如图3b、

图 5a和 5c所示，部分 δ氢化物优先沿着 α/β相界富氢区

形核，并沿 α/β相界或向 α相内部择优生长；另一部分 δ

或 γ氢化物则直接在α相内析出并长大，这与文献[26]中

H atom H lean region δ γ

图9  TA15合金的氢化物析出机制示意图

Fig.9  Schematic diagrams for precipitation mechanisms of hydrides of TA15 alloy: (a) NH, (b) 800H, (c) 850H, and (d) 900H

dcba

hgfe

Long strip contour

Equiaxial dimples

Secondary cracks

Cleavage plane

Secondary ctracks

图8  10 MPa充氢前后试样的拉伸断口形貌

Fig.8  SEM images of fracture surface of the specimens before and after hydrogen charging at 10 MPa: (a, e) NH, (b, f) 800 H, (c, g) 850 H, and 

(d, h) 900 H
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氢化物的析出行为类似。此外，降温过程中，由于氢溶解

度的降低，合金中也发生了αH→α+δ/γ反应；当温度降至

585 K附近时，合金会发生βH→(α+δ)共析的共析反应[21]，即

亚稳态的含氢β相分解成(α+δ)共析组织。保温和降温时

氢化物的析出位置均是以 α/β相界为主、α相内为辅（图

5）。（3）如图9c所示，当充氢温度升至850 K时，氢化物的

析出途径与 800 K 相似，但此时氢原子的扩散速率较

800 K时增加，为保温时氢化物的长大提供了更有利条

件；氢在钛合金中的溶解度较800 K时升高，导致贫氢区

有更多的氢原子供给，因而氢化物尺寸较 800 K时明显

增加（图3c）。（4）如图9d所示，随充氢温度升高到900 K，

由于热激活效应，氢原子会突破 α/β相界面能量势垒束

缚，不再大量偏聚于 α/β相界面，转而渗透进入到 α和 β

相内部，引发晶格畸变[27]并为α和β相内的氢化物形成提

供了较佳的动力学条件，促使氢化物的主要析出位置由

α/β相界向α和β相内转变（图 3d和图6a、6c和6e）。值得

注意的是，在 900 K、10 MPa、1 h充氢时，合金进入(β+δ)

相区后会发生 βH→β+δ的反应[28]，形成的氢化物得以保

留至室温[29]；同为反应产物的β相一部分保留至室温（图

6e），一部分在降温时转变为 α相，因此图 6a中 α相内的

大量氢化物也可能是高温时 β相的产物。900 K充氢后

合金试样的氢化物尺寸和数量相比800 K充氢后都发生

显著提高，其原因在于：（1）如图9b和9d所示，随充氢温

度升高，氢在钛合金中的溶解度升高，合金内氢化物生长

能获得更为充分的氢原子供给，促进氢化物形成。（2）由

于900 K时氢原子在合金内部迁移速率比800 K时更快，

导致900 K时氢在合金中更容易达到饱和状态[24,30]，氢化

物析出更具动力学优势。（3）900 K充氢过程中，材料内

部析出的氢化物在后续冷却过程中有更充足的时间长

大，导致氢化物不断增长变宽，且分布更加密集（图9d）。

（4）如图 10 所示，β相在未充氢 TA15 合金中的占比为

9%；随充氢温度由 800 K升高到 850 K，合金中 β相的比

例由11%提高到15%；充氢温度升高到900 K后，合金中

β相的比例达到未充氢试样的3倍以上（28%），这与高温

和氢均会促进钛合金发生由α相到β相的转变有关。由

于体心立方（bcc）结构的 β相比密排六方（hcp）结构 α相

的晶格间隙更大且对称性更高，因而氢在其中的氢溶解

度更大、氢扩散速率更快，导致 β相含量更高的 900H样

品中的氢化物的尺寸和数量都有显著提高[31]（图 3d

和图6）。

4.2　氢化物析出对TA15合金氢损伤行为的影响

关于氢脆的机理，目前存在以下几种理论：氢增强脱

粘理论（hydrogen enhanced decohesion, HEDE）[32]、氢压

理论[33]、氢增强局部塑性变形理论（hydrogen enhanced 

local plasticity, HELP）[34–36]和氢化物致脆理论[37]等。氢

化物致脆理论常被用于解释钛合金的氢损伤现象，主要

观点包括：（1）氢化物本身作为一种硬脆相，其强度、韧性

低于钛合金，恶化合金的力学性能[38–39]。（2）氢化物的晶

格类型与 α相的密排六方晶格类型不同，而晶格点阵不

共格会导致应力场的产生，使合金发生晶格畸变，造成沿

氢化物/α相界面开裂[40]；（3）氢化物可阻碍位错运动，使

合金塑性降低[4]，而其中的针状或长板条形氢化物处更

aa bb

2525 µm µm

cc dd

2525 µm µm

2525 µm µm2525 µm µm

αα((9191%%))++ββ((99%%)) αα((8989%%))++ββ((1111%%))

αα((7272%%))++ββ((2828%%))αα((8585%%))++ββ((1515%%))

α phase β phase 

图10  充氢前后试样的相分布图

Fig.10  Phase distribution diagrams of specimens before and after hydrogen charging: (a) NH, (b) 800H, (c) 850H, and (c) 900H
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易产生应力集中，导致氢脆[41]。

由表3可见，800 K充氢后合金的抗拉强度较未充氢

时有所增加，这一方面与进入晶格间隙内氢原子的固溶

强化作用有关，另一方面则与氢化物对位错的钉扎作用

有关（氢化物主要在α/β相界处析出，少量在α相内部析

出，如图 3b和图 5所示）。800 K充氢后，合金的延伸率

降低了 12%，其原因主要与 α/β相界处析出的氢化物有

关，即在拉伸过程中，随变形量增加，位错在 α/β相界区

的氢化物处塞积并产生应力集中，导致在该处萌生裂纹

（图 11b），这与未充氢合金试样断口附近观察到的微孔

聚集导致的穿晶开裂明显不同（裂纹扩展路径曲折，如图

11a所示）。还应提到的是，800 K充氢后，α相内部析出

的少量氢化物呈细小弥散分布（图 3b和图 5a），对合金

塑性的劣化作用较小。900 K充氢后，氢化物的析出行

为与800 K充氢时明显不同，粗大的氢化物主要在α和β

相内部析出（图 3d和图 6）。拉伸变形过程中，α和β相中

密集的粗大硬脆氢化物对位错产生钉扎作用，阻碍位错

滑移，形成应力集中，使得合金易在氢化物处或氢化物/

基体界面发生开裂失效（图 11c），从而展示出平直的裂

纹扩展路径和平坦的穿晶解理断裂特征（图 8d和8h）。

5　结 论

1）800 K、10 MPa、1 h充氢处理后，TA15合金中主要

在 α/β相界析出 δ氢化物，仅有少量的细小 δ或 γ氢化物

于α相内析出；随充氢温度升高到 900 K，合金析出大量

的粗大氢化物，且其析出位置主要在α和β相内。

2）800 K、10 MPa、1 h充氢处理后，TA15合金的抗拉

强度比未充氢时增加 9%，而延伸率下降 12%；900 K、10 

MPa、1 h充氢处理显著恶化合金力学性能，导致其抗拉

强度下降85%并完全丧失塑性（塑性损减达到100%）。

3）800 K、10 MPa、1 h充氢处理后，由于氢化物主要

在 α/β相界处析出，导致TA15合金拉伸裂纹主要沿 α/β

相界形成；当充氢温度提高到 900 K后，受 α和 β相内析

出的粗大氢化物影响，合金拉伸过程中发生显著的穿晶

解理断裂，且裂纹主要沿 α和 β相内氢化物或氢化物/基

体界面形成。
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Effect of Charging Temperature on Hydrogen Damage Behavior of TA15 Alloy

Wu Chaomei1,2, Wang Tiantai3, Liu Jiaxing1,2, Zhao Mingjiu1

(1. CAS Key Laboratory of Nuclear Materials and Safety Assessment, Institute of Metal Research, Chinese Academy of Sciences, Shenyang 

110016, China)

(2. School of Materials Science and Engineering, University of Science and Technology of China, Hefei 230026, China)

(3. Beijing Aerospace Propulsion Institute, Beijing 100076, China)

Abstract: In this research, the effect of charging temperature on the hydrogen damage behavior of TA15 alloy was studied. The results show that 

the strength of the alloy increases first and then decreases with the increase in charging temperature under the condition of 800–900 K, 10 MPa, 

and hydrogen charging for 1 h, but the elongation decreases continuously. When the charging temperature is 800 K, the tensile strength of the 

alloy increases by 9% compared with the as-received samples, while the elongation decreases by 12%. When the charging temperature is 900 K, 

the tensile strength of the alloy decreases by 85%, and the alloy is completely brittle fracture (the embrittlement index reaches 100%). The 

microanalysis demonstrates that as the hydrogen charging temperature increases from 800 K to 900 K, the hydrides in the alloy undergo a 

transformation, shifting from precipitating predominantly along the α/β phase boundary to precipitating within the α and β phases. The sizes and 

quantities of these hydrides increase significantly, resulting in a change in the way of the hydrogen cracking of the alloy. Rather than occurring 

along the α/β phase boundary, as previously observed, the cracking now propagates along the hydrides within the α and β phases or along the 

hydride/matrix interfaces.
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