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热处理工艺对 Ti-1300G 合金组织和力学性能的影响 

 
王佳璐，张思远，辛社伟，李  倩，李思兰，毛成亮

 

 

(西北有色金属研究院，陕西  西安  710016) 

 
摘  要：研究了高强韧 Ti-1300G 合金经不同工艺热处理后的微观组织与力学性能。结果表明，经过锻造后的 Ti-1300G

合金原始组织为双态组织，仅含有 α 相与 β 相。热处理后合金组织仍由 α+β 相组成，并含有大量片层与等轴 α 相。随

着固溶温度的升高，合金强度变化不大，塑性逐渐降低；随着固溶时间的延长，强度逐渐增大，塑性逐渐减小，α相逐

渐倾向于细小片层和等轴状；提高时效温度会导致次生 α 相粗化，合金强度降低，塑性增大；随着时效时间的延长，

合金强度先增大后减小，塑性逐渐增大。经 750 ℃/1 h/FC+490 ℃/6 h/AC+400 ℃/4 h/AC 热处理后，Ti-1300G 合金抗拉

强度超过 1300 MPa，断后伸长率达到 12.2%，冲击吸收能量达到 26.40 J，强度、塑性和韧性实现良好匹配。 
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Influence of Heat Treatment Process on Microstructure and Mechanical 
Properties of Ti-1300G Alloy 

Wang Jialu, Zhang Siyuan, Xin Shewei, Li Qian, Li Silan, Mao Chengliang 
(Northwest Institute for Nonferrous Metal Research, Xi’an 710016, China) 

 
Abstract: The microstructure and mechanical properties of the high strength-toughness Ti-1300G alloy subjected to 
different heat treatments were studied. The results show that the as-forged microstructure of Ti-1300G alloy is a 
bimodal structure, containing only α phase and β phase. After heat treatment, the microstructure consists of α+β phase, 
and a large number of lamellar and equiaxed α phases. With increasing solution temperature, the strength of the alloy 
exhibits little variation, and the plasticity gradually decreases. With the extension of solution time, the strength 
gradually increases, the plasticity gradually decreases, and the internal α phase gradually tends to be fine lamellar and 
equiaxed. Increasing the aging temperature leads to the coarsening of secondary α phase, and the strength decreases, 
while the plasticity gradually increases. With the extension of aging time, the strength first increases and then 
decreases, and the plasticity gradually increases. After heat treatment at 750 ℃/1 h/FC+490 ℃/6 h/AC+400 ℃/4 h/AC, 
the tensile strength of Ti-1300G alloy exceeds 1300 MPa, the elongation after fracture reaches 12.2%, and the impact 
energy reaches 26.40 J. The strength, plasticity and toughness of the alloy achieve a good match. 
Keywords: Ti-1300G alloy; heat treatment process; microstructure; mechanical properties 
 

为实现建设海洋强国的战略目标，船舶与海洋工

程装备和技术迎来了新的发展机遇，也对相关材料提

出了更高的要求[1]。海洋腐蚀会对深海潜艇、空间站

等重大装备的服役安全与稳定性构成巨大威胁[2-3]。钛

及钛合金因其高比强度、耐腐蚀、耐高温等优异性能，

在各行业得到广泛应用[4-5]。为满足航空航天、海洋工 
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程及武器装备等领域对材料性能不断提升的需求，高

强钛合金的研发与应用也得到快速发展[6]。 
近 β 型钛合金可通过优化加工工艺和热处理工艺

获得高强高韧的优异性能[7]。研究表明，β 晶粒尺寸、

α 片层的长度、厚度和晶界 α 相是影响钛合金强韧性

的主要因素，晶粒内的 α 片层可以强化 β 基体，同时

延长裂纹扩展路径，有利于优化合金强韧性[8]。肖树

龙等[9]研究了新型亚稳 β 钛合金的热处理工艺，结果

表明，经过热处理后，合金显微组织中析出了大量针
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状次生 α 相，显著强化了合金基体，其屈服强度达到

1444 MPa，断后伸长率为 4.2%。岳旭等[10]系统研究了

固溶温度、时效温度和时效时间对 Ti-1300F 合金丝材

室温拉伸性能及显微组织的影响。结果表明，经 α+β
两相区固溶+时效处理后，合金显微组织由细小等轴初

生 α 相、弥散针状次生 α 相和 β 基体组成；其中，时

效温度对强度和塑性的影响最为显著，其次为固溶温

度，时效时间的影响最小。海敏娜等[11]针对深海耐压

壳用 Ti542222 高强高韧钛合金厚板，系统研究了固溶

及时效温度对其显微组织与力学性能的影响，通过优

化工艺参数，最终实现了强度、塑性及韧性的最佳匹

配。王富强等[12]以一种新型近 β 钛合金为研究对象，

通过调控热处理制度，获得了不同 β 晶粒尺寸及不同

晶界形貌的组织。结果表明，延长 β 相区固溶时间会

增大 β 晶粒尺寸，但对合金的拉伸性能及冲击性能没

有显著影响。而在 α+β相区固溶时，初生 α 相优先沿

晶界析出并长大，导致晶界粗化。晶界粗化会同时降

低合金的强度与塑性，但对冲击韧性没有显著影响。

为满足油气勘探环境对石油管材的需求，刘强等[13]研

制了一种新型 Ti-6Al-4V-0.5Ni-0.05Ru 合金，并采用

1000 ℃热轧与 850 ℃单级退火工艺，使其获得了良好

的强韧性匹配。 
为进一步满足深海环境对材料性能的严苛要求，

在西北有色金属研究院自主研制的高强钛合金

Ti-1300 的基础上，通过优化合金成分与组织，成功开

发了兼具高强度与良好韧性的 Ti-1300G 合金。通过研

究热处理工艺对其微观组织的影响，建立相应的调控

技术，旨在获得强度-塑性-韧性较佳匹配的热处理工

艺，为 Ti-1300G 合金在船舶与海洋工程领域的推广应

用提供理论依据与数据支撑。 

1  实  验 

实验材料为经 3 次真空自耗电弧熔炼(VAR)后，

在两相区锻造所制备的 2 吨级 Ti-1300G 合金棒坯，显

微组织见图 1。从图 1 可以看出，终锻采用两相区锻

造工艺，获得了双态组织，原始 β 晶粒已完全破碎，

基体上分布有细小的等轴初生 α 相，具有近 β 和亚稳

β 型高强韧钛合金的典型组织特征。利用差示扫描量

热法 (DSC)测得棒坯相变点为 779.6 ℃。使用 D8 
Advance X 射线衍射仪分析棒坯的物相，结果如图 2
所示。从图 2 可以看出，棒坯原始组织中仅含有 α 相

与 β 相，且 α 相与 β 相的衍射峰都比较宽，说明合金

晶粒尺寸较小，破碎程度高。 
从Ti-1300G合金棒坯上切取尺寸为11 mm×11 mm× 

70 mm 的试块，采用 CWF 12/65 型马弗炉(最高温度 

 
 
 
 
 
 
 
 

图 1  锻造态 Ti-1300G 合金棒坯的显微组织 

Fig.1  Microstructure of Ti-1300G alloy billet as forged 

 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 2  锻造态 Ti-1300G 合金棒坯的 XRD 谱图 

Fig.2  XRD pattern of Ti-1300G alloy billet as forged 

 
1200 ℃)进行热处理。选取相变点附近以及相变点以

下 30~60 ℃区间进行固溶处理，并以不同方式进行冷

却，随后进行不同温度和时间的时效处理，具体热处

理工艺如表 1 所示。其中，AC 为空冷，FC 为炉冷，

FAC 为风冷，WQ 为水冷。 
在热处理后的试块上分别取样。其中，金相试样

在腐蚀液(10 mL HF+30 mL HNO3+70 mL H2O)中浸蚀

7 s 后利用 Zeiss Axio Vert A1 光学显微镜进行显微组

织观察。采用 INSTRON 1185 型万能材料试验机进行

室温拉伸性能测试。采用 JB-300B 型摆锤式冲击试验

机进行冲击性能测试。采用日立 SU5000 热场式场发

射扫描电镜(FESEM)观察拉伸试样的断口形貌。 

2  结果与讨论 

2.1  固溶处理 
2.1.1  固溶温度 

不同固溶温度下 Ti-1300G 合金的显微组织如图 3
所示，对应的室温拉伸性能如图 4 所示。钛合金热处

理时，在相变点以下的 α+β两相区固溶，组织由初生

α 相和 β 基体构成，在相变点以上的 β 单相区固溶，

组织由单一 β 晶粒构成。从图 3 可以看出，初生 α 相

的形貌、数量和 β 晶粒的尺寸受到固溶温度的影响， 
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表 1  Ti-1300G 合金的热处理工艺 

Table 1  Heat treatment processes of Ti-1300G alloy 

No. Heat treatment Changed parameter No. Heat treatment Changed parameter 

1# 720 ℃/1 h/AC+550 ℃/6 h/AC 

Solution temperature 

11# 750 ℃/1 h/AC+580 ℃/6 h/AC 
Aging temperature 

2# 750 ℃/1 h/AC+550 ℃/6 h/AC 12# 750 ℃/1 h/AC+610 ℃/6 h/AC 

3# 780 ℃/1 h/AC+550 ℃/6 h/AC 13# 750 ℃/1 h/AC+550 ℃/4 h/AC 
Aging time 

4# 750 ℃/3 h/AC+550 ℃/6 h/AC 
Solution time 

14# 750 ℃/1 h/AC+550 ℃/8 h/AC 

5# 750 ℃/5 h/AC+550 ℃/6 h/AC 15# 750 ℃/1.5 h/AC→450 ℃/FC 
Converter cooling 

6# 750 ℃/1 h/FC+550 ℃/6 h/AC 

Cooling mode 

16# 750 ℃/1.5 h/AC→480 ℃/FC 

7# 750 ℃/1 h/FAC+550 ℃/6 h/AC 17# 750 ℃/1 h/FC+490 ℃/6 h/AC Single-stage aging 

8# 750 ℃/1 h/WQ+550 ℃/6 h/AC 

18# 
750 ℃/1 h/FC+490 ℃/6 h/AC 

+400 ℃/4 h/AC 
Two-stage aging 9# 750 ℃/1 h/AC+490 ℃/6 h/AC 

Aging temperature 
10# 750 ℃/1 h/AC+520 ℃/6 h/AC 

 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 3  不同固溶温度下 Ti-1300G 合金的显微组织 

Fig.3  Microstructures of Ti-1300G alloy at different solution temperatures: (a) 1# process (720 ℃);  

(b) 2# process (750 ℃); (c) 3# process (780 ℃) 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 4  不同固溶温度下 Ti-1300G 合金的室温拉伸性能 

Fig.4  Room temperature tensile properties of Ti-1300G alloy at 

different solution temperatures 
 
当在两相区固溶时，随着固溶温度的升高，初生 α 相

逐渐溶入 β 基体，数量减少。从图 4 可以看出，随着

固溶温度的升高，Ti-1300G 合金的强度变化不明显，

塑性逐渐降低。在 720 ℃固溶时，组织中均匀分布着

细小片层状 α 相(见图 3a)，有利于塑性提升，因而断

后伸长率最大。在 750 ℃固溶时，组织中含有大量片

层与等轴 α 相(图 3b)，此时形成的亚稳相含量最多，

强化效果最好。在 780 ℃固溶时，组织中形成不同取

向晶粒，且晶粒内部 α 相尺寸存在较大差异(图 3c)，
导致塑性下降。 

2.1.2  固溶时间 
不同固溶时间下 Ti-1300G 合金的显微组织如图 

5 所示，对应的室温拉伸性能如图 6 所示。从图 5、图

6 可以看出，随着固溶时间的延长，α 相逐渐倾向于细

小片层和等轴状，Ti-1300G 合金强度逐渐增大，塑性

逐渐减小。 
2.1.3  固溶冷却方式 

不同固溶冷却方式下 Ti-1300G 合金的室温拉伸

性能如图 7 所示，对应的显微组织如 8 所示。从图 7
可以看出，随着冷却速率的加快，Ti-1300G 合金的强

度先增大后减小，塑性先减小后增大。炉冷处理后

Ti-1300G 合金微观组织主要由细小棒状 α 相、部分等

轴 α 相、β转变组织以及个别较大的块状 α 相构成(图
8a)，此时合金塑性较好。炉冷组织中一次片层 α 相及 
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图 5  不同固溶时间下 Ti-1300G 合金的显微组织 

Fig.5  Microstructures of Ti-1300G alloy at different solution time: (a) 2# process (1 h);  

(b) 4# process (3 h); (c) 5# process (5 h) 
 

 
 
 
 
 
 
 
 

 
图 6  不同固溶时间下 Ti-1300G 合金的室温拉伸性能 

Fig.6  Room temperature tensile properties of Ti-1300G alloy at 

different solution time 
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 7  不同固溶冷却方式下 Ti-1300G 合金的室温拉伸性能 

Fig.7  Room temperature tensile properties of Ti-1300G alloy 

under different solution cooling methods 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 8  不同固溶冷却方式下 Ti-1300G 合金的显微组织 

Fig.8  Microstructures of Ti-1300G alloy under different solution cooling methods: (a) 6# process (FC); (b) 2# process (AC); 

(c) 7# process (FAC); (d) 8# process (WQ) 
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α 集束的不同取向有效阻碍了裂纹的扩展，使得裂纹

需要吸收更多的能量才能继续扩展，因此韧性较高，

塑性较好。随着冷却速率的提升，空冷条件下组织中

细小的条状与等轴 α 相减少，保留了链状 α 相(图 8b)。
风冷条件下析出了棒状和等轴二次 α 相，其所包含的

α 相杂乱分布(图 8c)，增加了相界面数量，有效阻碍

了滑移，从而起到强化作用，因而合金强度显著提升。

水冷条件下析出的棒状和等轴二次 α 相增多(图 8d)，
相较于炉冷和空冷处理，Ti-1300G 合金强度增加，塑

性减小。 

2.2  时效处理 
2.2.1  时效温度 

时效处理能够使固溶得到的亚稳态 β 相分解析出

次生 α 相，次生 α 相作为 β钛合金的强化相，可有效

提升合金强度。不同时效温度下 Ti-1300G 合金的显微

组织如图 9 所示，对应的室温拉伸性能如图 10 所示。

从图 9、图 10 可以看出，随着时效温度的升高，次生

α 相粗化并长大，Ti-1300G 合金强度逐渐降低，塑性

逐渐增大。 

2.2.2  时效时间 
不同时效时间下 Ti-1300G 合金的室温拉伸性能

如图 11 所示，对应的显微组织如图 12 所示。从图 11、
图 12 可以看出，随着时效时间的延长，次生 α 相粗化

并长大，Ti-1300G 合金强度先增大后减小，塑性逐渐

增大。合理地控制时效过程，可以得到弥散分布的 α+β
相，产生弥散强化效果。 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 9  不同时效温度下 Ti-1300G 合金的显微组织 

Fig.9  Microstructures of Ti-1300G alloy at different aging temperatures: (a) 9# process (490 ℃); (b) 10# process (520 ℃); 

(c) 2# process (550 ℃); (d) 11# process (580 ℃); (e) 12# process (610 ℃) 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 10  不同时效温度下 Ti-1300G 合金的室温拉伸性能 

Fig.10  Room temperature tensile properties of Ti-1300G alloy at 

different aging temperatures 

 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 11  不同时效时间下 Ti-1300G 合金的室温拉伸性能 

Fig.11  Room temperature tensile properties of Ti-1300G alloy at 

different aging time 
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图 12  不同时效时间下 Ti-1300G 合金的显微组织 

Fig.12  Microstructures of Ti-1300G alloy at different aging time: (a) 13# process (4 h); (b) 2# process (6 h); (c) 14# process (8 h) 

 
2.3  转炉冷却 

通过多次调整热处理工艺，选择在 750 ℃转炉至

450 ℃或 480 ℃炉冷，热处理后 Ti-1300G 合金的力学

性能如表 2 所示，显微组织如图 13 所示。该工艺选择

在 750 ℃固溶是为了保障组织中含有约 15%的初生等

轴 α 相，确保最终得到具有良好塑性的双态组织[14]。

转炉至 450 ℃或 480 ℃炉冷是为了获得具有一定尺寸

的片层次生 α 相。转炉至 450 ℃处理后，组织内产生

了弥散分布的细小等轴次生 α 相(图 13a)，强度得到了

明显提升。转炉至 480 ℃处理后，组织内 α 相长大形

成链状，其间分布着等轴 α 相(图 13b)，相较于转炉至

450 ℃处理塑性有所提升。转炉冷却工艺下合金的冲

击性能均较低，这是由于在缓慢冷却过程中，β 相的

过饱和度不足以驱动大量 α 相析出，最终导致 α 相的

钉扎强化效应减弱。 
 
表 2  不同转炉冷却温度下 Ti-1300G 合金的力学性能 

Table 2  Mechanical properties of Ti-1300G alloy at different 

converter cooling temperatures 

No. Rm/MPa Rp0.2/MPa A/% Z/% KV2/J 

15# 1306 1193 7.8 24.0 15.15 

16# 1127 1044 10.0 39.7 15.55 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 13  不同转炉冷却温度下 Ti-1300G 合金的显微组织 

Fig.13  Microstructures of Ti-1300G alloy at different converter cooling temperatures: (a) 15# process (450 ℃); (b) 16# process (480 ℃) 
 

2.4  双级时效 
钛合金进行热处理时，固溶阶段的炉冷可以使合

金获得更好的断裂韧性。同时，高温时效可以使基体

中析出粗大尺寸的次生 α相，大大改善合金的塑性[15]。

采用降序双级时效工艺，先在较高温度时效析出粗大

的次生 α 相维持塑性，后在较低温度时效析出细小的

次生 α相提高强度，可得到综合性能优良的钛合金[16]。

为使 Ti-1300G 合金获得更好的强度、塑性和韧性匹

配，选择 750 ℃固溶 1 h 炉冷，随后在 490 ℃时效 6 h
空冷(17#工艺)，并在此基础上进行双级时效(18#工艺)，

热处理后的力学性能如表 3 所示，显微组织如图 14
所示。从图 14 可以看出，双级时效后合金组织中含有

大量链状 α 相，并且其间弥散分布着细小的等轴和片 
 

表 3  不同时效处理下 Ti-1300G 合金的力学性能 

Table 3  Mechanical properties of Ti-1300G alloy under different 

aging treatments 

No. Rm/MPa Rp0.2/MPa A/% Z/% KV2/J 

17# 1121 1072 14.0 52.5 31.85 

18# 1361 1327 12.2 41.5 26.40 
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图 14  单级时效和双级时效工艺下 Ti-1300G 合金的显微组织 

Fig.14  Microstructures of Ti-1300G alloy after single-stage aging and two-stage aging: (a) 17# process; (b) 18# process 

 
层状 α 相。从表 3 可以看出，与单级时效相比，双级

时效后合金的塑性和冲击性能虽有所降低，但强度明

显增加。综合来看，在双级时效工艺下，Ti-1300G 合

金可获得强度、塑性和韧性的良好匹配。 
2.5  断口形貌 

图 15 为经具有代表性的热处理工艺处理后

Ti-1300G 合金拉伸试样的断口形貌。从图 15 可以看

出，在 15#转炉冷却工艺下，断口表现为解理面与韧窝

混合的形貌，晶界 α 相导致变形集中在有限晶粒内，

位错塞积引发的应力集中促使裂纹沿晶界快速扩展，

最终表现为较低的塑性。17#单级时效工艺下，拉伸断

口较为平整，大韧窝周围存在着小韧窝，表现出韧性

断裂，此时韧窝尺寸较小且底部存在微孔洞，表明塑

性变形过程中位错滑移充分。18#双级时效工艺下，

Ti-1300G 合金拉伸断口上同样存在大量韧窝，表现出

较好的塑性。 
 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 15  不同工艺热处理 Ti-1300G 合金的拉伸断口形貌 

Fig.15  Tensile fracture morphologies of Ti-1300G alloy under different heat treatments: 

(a, d) 15# process; (b, e) 17# process; (c, f) 18# process 
 

3  结  论 

(1) 经过锻造后的 Ti-1300G 合金原始组织为双态

组织，仅含有 α 相与 β 相。锻造后合金晶粒尺寸较小，

破碎程度高。热处理后合金组织仍由 α+β相组成，并

含有大量片层与等轴 α 相。 
(2) 随着固溶温度的升高，Ti-1300G 合金强度变

化不明显，塑性呈逐渐降低趋势；随着固溶时间的延

长，合金强度逐渐增大，塑性逐渐减小；随着时效温

度的升高，合金强度逐渐减小，塑性逐渐增大；随着
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时效时间的延长，合金强度先增大后减小，塑性逐渐

增大。 
(3) Ti-1300G 合金经 750 ℃/1 h/AC+490 ℃/6 h/AC

热处理后，屈服强度超过 1400 MPa，经 750 ℃/1 h/FC 
+490 ℃/6 h/AC 热处理后，冲击吸收能量 KV2 达到

31.85 J，获得较好的冲击性能。 
(4) Ti-1300G 合金经 750 ℃/1 h/FC+490 ℃/6 h/AC 

+400 ℃/4 h/AC 热处理后，抗拉强度超过 1300 MPa，
断后伸长率达 12.2%，冲击吸收能量 KV2 达 26.40 J，
可获得强度、塑性和韧性的良好匹配。 
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摘要：本发明公开了一种基于 α"马氏体逆相变制备全 β 相细晶/超细晶钛合金的方法，主要过程包括：① 室温下将块状亚稳 β 钛

合金初次轧制，得到预变形钛合金；② 初次短时退火热处理；③ 室温下二次轧制；④ 二次短时退火热处理，得到细晶/超细晶钛

合金。本发明先通过预变形引入微米级 α"马氏体板条，结合初次短时退火热处理实现 α"→β 逆相变，减小 β 相晶粒尺寸，然后经

二次轧制引入纳米级 α"马氏体相，并利用其作为 β 晶粒再结晶的形核核心，进一步减小 β 相晶粒尺寸，结合二次短时退火热处理

得到细晶/超细晶钛合金。该方法适用于具有形变马氏体相变的亚稳钛合金，加工后的钛合金为 β 单相组织，晶粒尺寸最小达到亚

微米级，且具有较高的超弹性。 
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