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摘  要：对 TC11 钛合金进行固溶时效处理，通过光学显微镜、XRD 以及冲击性能测试等，研究固溶时效处理后该合

金微观组织与冲击性能的关系。结果表明：合金经 955 ℃固溶处理后，组织由 αp 相与 α″相构成，αp 相形貌以等轴状和

长条状为主，经 1015 ℃固溶处理后，组织由 α′相与 α″相构成，α′相形貌呈细小针状，2 组固溶条件下的合金再经时效

处理后，组织中均出现 βT，并析出 αs 相。合金的冲击韧性值在仅经 955 ℃固溶处理后最大，其最大冲击韧性为 22 J/cm2，

经时效处理后，2 组合金的冲击韧性值均随着时效温度升高而降低。当固溶温度为 955 ℃时，断口形貌呈现韧性断裂特

征，经时效处理后，断口形貌中出现二次裂纹。当固溶温度为 1015 ℃时，断口形貌呈现脆性断裂特征，经时效处理后，

断口形貌除二次裂纹外，有空洞出现。 
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钛及钛合金具有良好的耐腐蚀性、较低的热导率、

密度小以及无磁性等特点，在低温、航空航天、生物

医学等众多领域均有大量且广泛的应用[1-3]。TC11 钛

合金是一种较常见的马氏体强化 α+β两相钛合金，其

名义成分是 Ti-6.5Al-3.5Mo-1.5Zr-0.3Si，TC11 钛合金

的室温以及高温力学性能良好，在航空航天领域使用

广泛，例如航空发动机叶片、压气机盘、环件、鼓筒

等大量零部件均会使用到 TC11 钛合金，其应用前景

十分广泛[4-6]。 
在使用 TC11 钛合金的众多领域中，合金会经常

在动态冲击载荷下工作，在此情况下，合金冲击性能

的优异程度是十分重要的，因此，对 TC11 合金冲击

性能的研究十分有必要。目前，对于钛合金冲击性能

的研究较为广泛，Lei 等人[7]研究了不同组织合金的冲

击韧性以及变形模式，并得出了不同组织的协调变形

能力对合金的冲击韧性的影响。Buirette[8]和 Xu 等人[9]

研究了不同组织的裂纹路径扩展，发现片层组织中的

裂纹路径较等轴组织中的裂纹路径要长。朱红等人[10]

研究了具有全片层组织合金的冲击性能，发现片层越

厚，冲击断裂的所需的扩展功越大。 
上述的研究主要集中在不同组织的裂纹扩展路径

与冲击韧性二者之间的关系，而对组织微尺度变形特

征以及裂纹萌生区域的变形研究较少，因此，本实验

对 TC11 钛合金进行不同制度的固溶时效处理，研究

冲击过程中微尺度变形特征与裂纹萌生区域的变形机

理，为 TC11 钛合金的实际应用提供相应参考。 

1  实  验 

本试验使用材料为经真空自耗熔炼炉熔炼，再经

锻机多火次锻造而成的直径为 150 mm的TC11钛合金

棒材，TC11 钛合金棒材的具体化学成分如表 1 所示，

根据《GB/T 23605−2009 钛合金转变温度 β测定方法》

测试 TC11 钛合金棒材的相变点，测其相变点为

995~1000 ℃。该合金的原始锻态微观组织为典型的双

态组织，组织由 αp 相（初生 α相）和 βT（β转变组织）

构成，βT 由细针状的次生 α相和残余 β相构成，αp 的

相貌以等轴状和棒状为主，具体形貌如图 1 所示。将

TC11 钛合金棒材进行切割加工，根据测得相变点温

度，选取两相区温度和单相区温度对棒材进行固溶处

理，随后再进行时效处理，具体热处理制度见表 2。
棒 材 经 固 溶 时 效 处 理 后 ， 从 棒 材 上 取 样 并 在

OLYMPUS 光学显微镜进行微观组织观察、棒材高倍

微观组织在 Quanta 型扫描电镜中观察、在 Empyrean X
射线衍射仪上进行 XRD 物相分析并使用 Highscore 软
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 20 µm

件和 PeakFit 软件峰型拟合进行分析、根据《GB/T 
229-2007 金属材料-夏比摆锤冲击试验方法》加工冲击

试样并在 LF5255 试验机进行冲击性能测试，冲击性

能试样取样方向为棒材纵向（L 向），每组冲击性能

测试取样 3 组，取测试结果的平均值。 

2  结果与讨论 

2.1  微观组织 

图 2a、2b 为棒材经不同固溶处理后的微观组织，相

比于原始锻态组织，经两相区温度固溶处理后（图 2a），

组织中 αp相形貌变化较小，均为等轴状与长条状，且未

见明显的 βT，当固溶温度为单相区时（图 2b），组织中

αp相完全消失，此时组织包含大量 α′相不规则的分布在

β基体上。组织中 αp相的含量主要受到固溶温度的影响，

当固溶温度在相变点以下较低的两相区时，αp相的含量

受到固溶温度影响较小，当固溶温度接近相变点时，αp

相含量随固溶温度的升高而下降明显[10]。 
 

表 1  TC11 钛合金棒材化学成分 

Table 1  Chemical composition of TC11 titanium alloy bar 

(ω/%) 

Al Mo Zr Si Fe Ti 

6.65 3.15 1.52 0.302 0.194 Bal. 

 
 
 
 
 
 
 
 

 

图 1  原始锻态试样金相组织 

Fig.1  Metallographic structure of original as-forged sample 
 

表 2  热处理工艺 

Table 2  Heat treatment process 

Sample No. Solution treatment Aging treatment 

1 955 ℃×1.5 h, WQ - 

2 1015 ℃×1.5 h, WQ - 

3  955 ℃×1.5 h, WQ 500 ℃×6 h, AC 

4  955 ℃×1.5 h, WQ 530 ℃×6 h, AC 

5  955 ℃×1.5 h, WQ 560 ℃×6 h, AC 

6 1015 ℃×1.5 h, WQ 500 ℃×6 h, AC 

7 1015 ℃×1.5 h, WQ 530 ℃×6 h, AC 

8 1015 ℃×1.5 h, WQ 560 ℃×6 h, AC 

固溶温度在两相区时，组织中发生静态再结晶和

α→β相的 2 种转变，组织中 αp 相由两部分构成，一部

分为未溶解的 αp 相，另一部分为经溶解以及球化而形

成的 αp 相，此时 αp 相的分布和成分与溶质元素的取向

关系、分布情况以及界面能有关[11-12]。当固溶温度位于

单相区时，合金经过高温固溶处理，大量的亚稳定 β
相分布在组织中，由于亚稳定 β相为过饱和固溶体且稳

定性较差，进行水冷时，再结晶晶粒来不及生长，同时

组织中产生晶格畸变，导致亚稳定 β相分解析出大量无

方向性的针状 α′相，且不规则的分布在 β基体上。 
图 2a1、2a2、2a3 为两相区固溶处理后，再经时

效处理后的微观组织，与图 2a 相比，αp 相形貌几乎没

有变化，最明显的变化为时效后组织中出现 βT，并有

大量 αs 相析出，且 αs 相的数量以及尺寸随着时效时间

增加而增加。图 2b1、2b2、2b3 为单相区固溶时效处

理后的微观组织，与图 2b 相比，组织的微观形貌几乎

一致，αs 相的数量和尺寸随着时效时间增加而增加，

并有明显的晶界 β出现。 
由图 2 中还可发现，当时效温度较低时，组织中

析出的 αs 相较模糊且细小，这是由于当时效的温度较

低时，经固溶形成的亚稳定 β 相在时效过程中进行分

解时，会导致分解的驱动力不足，所以析出的 αs 相较

少。组织经时效后 αs 相尺寸增加，且固溶温度为

1015 ℃时较大，这是因为组织中 αs 相的析出过程实质

为形核以及长大，当固溶温度较高时，合金的过冷度

增大，固溶温度不断升高，αp 相不断溶解，不断增加

β 基体饱和度，在进行时效和冷却过程中，形核所需

驱动力不断增加，析出的 αs 相有充足时间粗化[13]。 
2.2  XRD 分析 

图 3 为经不同固溶时效处理后的试样 XRD 图

谱。因为等轴 αp 相与马氏体 α′相的晶体结构一致，

都为密排六方结构（hcp），其点阵常数十分接近，

导致在 XRD 图谱中，二者峰值接近且很难区分
[14-15]，故需要与微观组织相结合进行分析。由图 2
的微观组织可得，进行 955 ℃固溶处理后时，微观

组织以 αp 相为主，未见明显 α′相，固溶温度为

1015 ℃时，微观组织以 α′相为主，αp 相完全消失，

且两组固溶处理后的组织中均有 α″相出现，当进行

时效处理后，组织中的亚稳定 β 相、α′相、α″相将会

分解为 α 相和 β 相，其中 α 相以 αp 相、αs 相等形式

出现，β 相以残余 β 相为主，因为残余 β 相含量较

少，故在 XRD 图谱中无明显衍射峰。故 TC11 钛合

金棒材在两相区固溶处理后，组织由 α 相与 α″相构

成，在单相区固溶处理后，组织由 α′相与 α″相构成，

当进行时效处理后，组织均由 α 相和 β 相构成。  
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图 2  不同固溶时效处理后的试样微观组织 

Fig.2  Microstructures of the samples after different solution (a, b) and aging treatments (a1-a3, b1-b3): (a) 955 ℃, (b) 1015 ℃; 

(a1, b1) 500 ℃, (a2, b2) 530 ℃, (a3, b3) 560 ℃ 

 
通常情况下，固溶后得到亚稳相再经时效处理后

的强化效果顺序依次为亚稳 β 相、α′相、α″相，三者

关系十分密切，其晶体结构示意图如图 4 所示[16]。当

组织中 β 稳定性元素含量较低时，β 相发生转变，晶

体结构由体心立方转变为密排六方，即 β→α′相。当 β
稳定性元素含量较多时，此时 β 相发生晶格转变时遇

到的阻力变大，体心立方结构转变为斜方晶格，即

β→α″相[17]。马氏体相变为无扩散相变的一种，其晶体

结构通过切变方式进行转变，固态相变由界面迁移进

行控制。转变过程中，原子在 β 相中进行集体且有规

律的迁移运动，当产生较大的迁移距离时，形成 α′，
当产生较小的迁移距离时，形成 α″相。根据晶体结构

分析，α″相为斜方结构，可看作 β 相(体心立方结构)
与 α′相(密排六方结构)的一种过渡相，故体心立方结

构发生切变时，更容易形成斜方结构。从冷却速率以

及过冷度来看，组织中的 α′相以及 α″相皆是由高温 β
相转变得到的[18]。 

由图 3 还可知，在固溶条件下，当温度为 1015 ℃
时，相比较 955 ℃，其（0002）与（101

_
1）衍射峰的

强度有较明显上升，而（101
_
2）和（101

_
3）衍射峰消

失。经 955 ℃固溶后再时效，除（112
_

0）衍射峰随着

时效温度升高而升高外，其余衍射峰大体一致，无明

显变化，当经 1015 ℃固溶后再时效后，(0002)与(101
_
1)

衍射峰时效后下降明显，而(101
_
2)、(112

_

0)、(101
_
3) 3

个衍射峰时效后出现，并随着时效温度升高而增强。

因为 TC11 钛合金中 Al 元素和 Mo 元素含量较高，当

固溶与时效的温度升高，βT 中的的 Al 元素含量增加，

而 Mo 元素含量降低程度更大，元素含量改变会使晶

体结构发生改变，导致其晶格常数发生变化，从而影

响衍射峰强度改变[15]。 
2.3  冲击性能 

图 5 为 TC11 钛合金棒材在不同固溶时效处理后

的冲击韧性值，由图 5 可知，合金在固溶条件下，当

固溶温度为 955 ℃时，合金的冲击韧性为 22 J/cm2，

而当固溶温度为 1015 ℃时，其冲击韧性为 17 J/cm2。

当合金再经时效处理后，相比于固溶条件下，合金的

冲击韧性均有所下降，且 2 组合金的冲击韧性值均是

随着时效温度升高而降低，但降低幅度较小。综合比

较，无论是固溶处理还是固溶时效处理，均是当固溶

温度位于两相区时（955 ℃）的冲击韧性较大。 
影响合金冲击韧性主要因素为组织中裂纹萌生和

裂纹延伸所需要的能量，所以冲击韧性实质是材料抵

抗裂纹开动和裂纹延伸的能力[19]。在 2 组能量中，裂

纹萌生阶段吸收的能量为主要能量，而裂纹扩展所需 
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图 3  经固溶时效处理后的 XRD 图谱 

Fig.3  XRD patterns of the samples after solution (a, b) and aging treatment (c, d)  

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 4  β相与 α′相以及 α″相的晶体结构示意图 

Fig.4  Schematic diagram of crystal structure of β phase, α′ phase and α″ phase[16]: (a) crystallographic relationship of β and α' phases and 

(b) crystallographic relationship of β and α" phases 

 
要的能量为次要能量，决定裂纹萌生以及裂纹扩展能

量的因素不同，裂纹萌生能量与合金缺口位置塑性变

形程度呈正比，而裂纹扩展能量通常与裂纹扩展路径

的曲折程度呈正比。也有文献指出[20]，裂纹在扩展区

中产生的塑性变形程度小于裂纹萌生区，这是因为裂

纹扩展区的局部取向差远低于裂纹萌生区的局部取向

差，即使容易变形的 β相也没有产生严重的塑性变形，

表明裂纹扩展过程中的塑性变形要小得多。因此，裂

纹扩展过程中塑性变形所消耗的能量远低于裂纹萌生

过程中所消耗的能量。 
在固溶条件下，当固溶温度为 955 ℃时，组织由 αp

相与 α″相构成，因为 αp 相对滑移有促进作用，导致合

金塑性较高，组织在变形时具有良好的协调性，提高冲

击韧性。当固溶温度为 1015 ℃时，组织中 αp 相完全消

失，组织由粗大 β晶粒构成，并析出大量塑性较差的 α′
相，此时组织的协调性较差，从而降低冲击韧性。 

当合金经 955 ℃固溶处理后，再对其进行时效处

理，当时效温度为 500 ℃时，因为此时时效温度较低，

组织中析出的 αs 相较模糊且细小，βT 中包含较多残余 β
相以及细小的 αs 相，交错排列的 αs 相之间存在一定的

晶体学取向差，在 βT 内发生塑性变形会导致不同 αs 相

之间的界面变形不相容，导致微尺度的应变不相容和应
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力集中，从而促进空洞形核[20]。此外，由于 βT 中包含

较多的残余 β 相，由 αs 相形成的片层组织与残余 β 相

构成的 βT 在受到冲击应力时，其整体变形均匀性较低，

导致塑性变形极不均匀，增加裂纹尖端的塑性区范围，

因此裂纹尖端的塑性区较大(图 6a)。当时效温度为

530 ℃时，因为时效温度升高，固溶时形成的亚稳定 β
相分解较为完全，βT 中 αs 相含量与尺寸均有所增加，

残余 β 相含量较少，βT 较为稳定，此时位错会倾向于

在 αp 相的晶界位置以及 βT 中较薄的片层组织处发生聚

集，由于位于 βT 中交错排列的 αs 相的位错取向角较大，

且由 αs 相形成片层组织与 βT 之间没有 Burgers 取向关

系[21]，导致堆积的位错难以通过滑动释放，因此，塑

性变形集中在裂纹尖端较小的区域，导致塑性区较小，

裂纹萌生能量下降(图 6b)。当时效温度为 560 ℃时，其

位错的产生和滑移过程与时效温度为 530 ℃时基本一

致，但由于时效温度的升高，βT 中 αs 相会略微长大，

会略微增加 βT 中 αs 相片层组织的滑移距离，增加位错

的堆积程度，在这种情况下，较小的外应力可以在较小

的微观区域内产生足够大的应力来引发断裂，表现出较

低的裂纹萌生能量。当合金经 1015 ℃固溶温度处理后，

再经不同时效温度处理，其裂纹萌生的过程与上文所述

过程类似(图 6c)，但由于此时组织中 αp 相完全消失，

因为 αp 晶粒的晶体取向是无序分布的，会激活各种类

型的滑移系统，从而有助于协调塑性变形，这是无论是

否经过时效处理，均是固溶温度为 955 ℃时，合金的冲

击韧性较大的主要原因。 
在裂纹扩展能量方面，在固溶温度为 955 ℃时，

由于经时效处理后的组织中 αp 相与 βT 强度不同，导

致 αp 相与 βT 界面存在变形不相容性[22]。因此，裂纹

扩展路径会沿 αp 相晶界或穿过 αp 相晶界扩展，当扩展

裂纹遇到 βT 后，裂纹在穿过较薄的片层组织时，裂纹

扩展路径的曲折程度相对较小。然而，当时效温度升

高，αs 相长大，裂纹很难穿过较厚的 αs 相片层组织，

而是绕过部分 αs 相片层进行扩展，导致裂纹路径更加

迂曲，从而提高裂纹扩展能量(图 7b)。在固溶温度为

1015 ℃时，此时组织中 αp 相完全消失后，再经时效处

理后，组织中大角度 β 晶界成为阻碍裂纹扩展的重要

障碍，会导致局部裂纹停滞。此外，因为 β 晶界尺

寸较大，裂纹路径的整体波动较大(图 7d)。有研究

表明 [23-24]，裂纹的偏转会在裂纹扩展过程中消耗更多

的能量，从而提高了抵抗裂纹扩展的能量。由于不同

组织的裂纹扩展能具有一定差异性，其中，全片层状

组织的裂纹扩展能量要高于双态组织，这说明决定裂

纹萌生能量的因素与决定扩展能量的因素有所不同。 
综上所述，合金的冲击韧性随着时效温度的升高，

其裂纹萌生阶段吸收的能量逐渐减小，而裂纹扩展阶

段吸收的能量逐渐增加，但由于裂纹萌生阶段吸收的

能量为主要能量，在二者综合作用下，导致合金的冲

击韧性随着时效温度的升高而逐渐减小。 
2.4  裂纹扩展路径 

依据图 5 中冲击韧性的趋势值，两相区与单相区

固溶处理的冲击韧性区别较大，两组温度经时效处理

后，其冲击韧性值变化幅度较小，数值差距较小，故

选取两组固溶温度与时效温度均为 530 ℃的试样分析

其裂纹扩展路径。 
图 7a 为经两相区固溶处理后的裂纹扩展路径，发

现其扩展路径直接穿过 αp 相，以穿晶开裂为主，也有

少量在 α/β界面处或沿 αp 相与 β基体界面处开裂，裂

纹整体扩展路线较为平缓，表明裂纹的扩展路径受 αp

相的影响较小。图 7b 为经时效处理后的裂纹扩展路

径，因为时效后组织中出现明显的 βT，与图 7a 相比

较，其扩展路径受到 βT 的阻碍，导致裂纹路径产生偏 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 

 

图 5  TC11 钛合金经不同固溶时效处理后的冲击韧性 

Fig.5  Impact toughness of TC11 alloy after solution aging treatments at different solution temperatures: (a) 955 ℃ and (b) 1015 ℃  

955 ℃×1.5 h, WQ+aging 1015 ℃×1.5 h, WQ+aging 
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图 6  经不同固溶时效处理后的试样缺口尖端塑性区示意图 

Fig.6  Diagram of plastic zone at notch tip of the samples after different solution and aging treatment: (a) 955 ×1.5℃  h, WQ + 500 ×6℃  h, 

AC; (b) 955 ×1.5℃  h, WQ + 530 ×6℃  h, AC; (c) 1015 ×1.5℃  h, WQ + 500 ×6℃  h, AC 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 7  经不同固溶时效处理后的试样裂纹扩展路径 

Fig.7  Crack propagation paths of the samples after different solution (a, c) and aging (b, d) treatments: (a) 955 ℃, (c) 1015 ℃; (b) 955 ℃+530 ℃,  

and (d) 1015 ℃+530 ℃ 

 

折，增加扩展路径曲折性。如图 7c 所示为经单相区固

溶处理后的裂纹扩展路径，此时组织为片层组织，且

存在粗大的 β 晶粒，裂纹扩展路径的曲折程度较大，

扩展路径大体沿 β 界面延伸，其路径曲折程度大于两

相区固溶的曲折程度。如图 7d 为经时效处理后裂纹扩

展路径，组织中 αs 相数量增加，形成的片层尺寸更大，

导致其与 β 相力学性能差异增大，较强的位错塞积会

使组织产生剪切断裂，裂纹在扩展时会发生将近 90°
巨大偏转，此时扩展路径更加曲折。 
2.5  冲击断口微观形貌 

与裂纹扩展路径相一致，选取经两相区与单相区

固溶处理后以及时效温度为 530 ℃的冲击试样进行断

口微观形貌分析，图 8 为所选试样的冲击断口微观形

貌，当固溶温度为两相区时，断口微观形貌为大量等

轴韧窝(位置 A)，此形貌为明显的韧性断裂特征，宏

观体现为塑性良好。韧窝通常是以 αp 相为微孔成核的

核心源，通过微孔成核、长大以及聚合等方式使合金

发生裂纹、扩散、断裂，由于固溶温度位于两相区时

的 αp 相尺寸较大，在微孔聚合长大过程中导致韧窝具

有较大尺寸[25]。 

当合金在两相区固溶再经时效处理后，断口微观

形貌除包含大量韧窝外，还有一定数量的二次裂纹(位
置 B)，二次裂纹通常是冲击试样于纤维区发生断裂时

形成的，在强大的外应力作用下，位于组织内部的微

小孔洞会长大并进行聚合，最后形成二次裂纹，除上

诉原因外，合金经时效处理后，组织中出现 βT，并析

出大量细小 αs 相，当裂纹在扩展过程中遇到 αs 相时，

会产生裂纹分枝现象，从而使得组织中形成二次裂纹。

同时，断口形貌有明显的高低起伏，这是由于在发生

断裂的过程中，αs 相会增强对裂纹扩展的阻碍作用，

增加扩展路径的曲折性，因此其断口微观形貌呈现为

高低起伏的崎岖形貌。 
当固溶温度位于单相区时，合金断口微观形貌以岩

石状为主，并出现明显撕裂棱（位置 C），大量尺寸较

小且深度较浅的小韧窝分布在岩石形貌表面，此形貌为

明显的脆性断裂特征。当合金经单相区固溶处理后，组

织以粗大 β晶粒为主，αp 相完全消失，这种晶界完整

且平直粗大 β晶粒在塑性变形时，在晶界位置容易有

空洞形成并快速扩展，大幅度降低合金性能。在进行

冲击试验时，因为组织并无 αp 相，导致粗大 β 晶
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图 8  经不同固溶时效处理后的试样冲击断口微观形貌 

Fig.8  Morphologies of impact fracture of the samples after different solution (a, b) and aging (c, d) treatments: (a) 955 ℃, (b) 1015 ℃;  

(c) 955 ℃+530 ℃, and (d) 1015 ℃+530 ℃  
 

粒优先发生塑性变形，在塑性变形的过程中，组织中

会不断形成微孔，微孔在长大过程中会接触相连，使

得粗大 β 晶粒在断裂过程中会形成尺寸较小且深度较

浅的韧窝[26]。 
当合金在单相区固溶再经时效处理后，断口微观

形貌和固溶处理后接近，均以岩石状形貌为主，并有

大量细小韧窝分布在表明，但撕裂棱更加明显，较大

且明显的撕裂棱说明此时合金冲击韧性更差，与实际

结果相符合。与两相区固溶时效处理后断口形貌一致，

断口中均有二次裂纹存在，除此之外，断口中还存在

明显的空洞（位置 D），这是因为经单相区固溶时效

处理后，组织中 αs 相的含量和尺寸均有所增加，当裂

纹的尖端进行扩展时会遇到尺寸较大的 αs 相时，产生

的应力集中现象更加明显，增强抵抗裂纹继续扩展的

能力，裂纹会产生绕弯偏转，扩展方向沿着 α/β 晶界

交界处进行，此区域会有空洞形成。 

3  结  论 

1) TC11 钛合金经 955 ℃固溶处理后，组织以等轴

状和长条状的 αp 相为主，经时效处理后，组织中出现

βT，并析出 α′相。经 1015 ℃固溶处理后，组织中 αp

相消失，析出大量 α′相并出现晶界 β相。 
2) 通过 XRD 分析可得，经 955 ℃固溶处理后，

组织由 α 相与 α″相构成，经 1015 ℃固溶处理后，组

织由 α′相与 α″相构成，两组固溶条件下的合金经时效

处理后，组织均由 α相和 β相构成。 
3) 2 组固溶温度中，当温度为 955 ℃时冲击韧性

最大，最大值为 22 J/cm2，经时效处理后，2 组合金的

冲击韧性均有所降低，且随着时效温度的升高而逐渐

降低，但降低幅度较小。 
4) 固溶温度为 955 ℃时，断口形貌以等轴韧窝为

主，具有韧性断裂特征，经时效处理后，断口形貌中除

包含韧窝外，还出现二次裂纹。当固溶温度为 1015 ℃
时，断口形貌以岩石状为主，并出现明显撕裂棱，具有

脆性断裂特征，经时效处理后，断口形貌和固溶处理后

接近，除具有二次裂纹外，还出现明显的空洞。 
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Effect of Solution and Aging Treatment on Microstructure and Impact Properties of 
TC11 Titanium Alloy 

 
Zhang Mingyu, Yun Xinbing, Fu Hongwang 

(Engineering Research Center of Continuous Extrusion, Ministry of Education, Dalian Jiaotong University, Dalian 116028, China) 
 

Abstract: TC11 titanium alloy was treated by solution and aging. The relationship between microstructure and impact property of the alloy 
after different treatments was studied by optical microscope, XRD and impact property test. The results show that after solution treatment 
at 955 °C, the microstructure of the alloy is composed of αp phase and α′′ phase, and the morphology of αp phase is mainly equiaxed and 
strip-like. After solution treatment at 1015 °C, the microstructure is composed of α′ phase and α′′ phase, and the morphology of α′ phase is 
fine needle-like. After aging treatment of the alloys under two groups of solution conditions, βT appears in the microstructure, and αs phase 
is precipitated. The maximum impact toughness of the alloy is 22 J/cm2 after solution treatment at 955 °C. After aging treatment, the 
impact toughness of the two groups of alloys decreases with the increase in aging temperature. When the solution temperature is 955 °C, 
the fracture morphology shows ductile fracture characteristics. After aging treatment, secondary cracks appear in the fracture morphology. 
When the solution temperature is 1015 °C, the fracture morphology shows brittle fracture characteristics. After aging treatment, the 
fracture morphology exhibits holes in addition to secondary cracks. 
Key words: TC11 titanium alloy; microstructure; impact properties; fracture morphology 
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