
摘要

为了提高飞机发动机推重比、减少耗汕量，要求压气机盈采用新结构

或凝材料，以滋足曼大温度梯度秘应力梯度的工作环境，出’fi；Al基金属蚓

化合物与钛台金复合制造双台金是最有发展前景的技术。

瓢，Al越合金具有高的赢温性能，但由于Tinl基合会室温塑性差，成

形潲难，箭造成本高； 而TCll两糯钛合金可以在500。C以下瀛度长时精j

工作，用于压气机盘已比较成熟。选用Ti3AI基合金TAC·1B和TCl 1两相

钛台金翻造双合金盘豹基确研究和工艺研究是十分羹要静e

本文的目的是探索Ti3Al金属间化合物TAC—IB合金与TCl l两相钛合

金秀子紊缚疆、热羧锻造及熟处理敬霹行性，著磷究浮接睡热加]二变形与

热处理对焊接接头组织与性能的影响。采用热模锻造技术，通过对真空电

子灸焊接戆双合金遴雩亍不同程度的变形、不同的热处理工艺的研究，探索

i4,vDn；工m艺对双合金焊接接头组织、性能的影响规律。

实验结果表明，经真空电子柬焊接的TAC一1B--TCll双合金经过热模

锻造和680"C／12h，AC或815。C／Ih+7009C／8h，AC热媳理后，婢莲处静缓织与

变形程度有关。当变形程度大时，焊缝区组织为在B#的基体上，均布着球

状a。耜和少量n籀；变形程凄小时，由Q。韬梅袋的六角形§晶粳篷原始

晶界仍模糊可见。双合金焊缝区随着焊接电流增大而加宽，在室温拉伸

时，溽缝处强度鞘低子Ti3AI夔，达到955-～960Ma，露在600。C控伸时意

于TCl l合金，达到610～645MPa。焊缝区的显微硬度与变形程腰和热处

理粼度有关，30％变形程黢变形的会金经680。C，12h时效处理后焊缝硬度

为380～440 kgffm，50％变形程度变形的台金经815℃／Ih．AC+700I?

／8h、AC热处理后，最微硬度为355～385 kgffm，获碍强度、塑性、硬度均

令人满意的综合性能，证明这是～条成形双合金件可行的工艺洛线。

关键词：Ti，AI TCI l囊空电子寒焊接热模锻造取台龛舷热处理
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In order to ralse the thrust-weight rati0 of the engine and reduce

o儿consumpt ion，new structure or material are adopted to meet the

requirement of the working environment for greater temperature and stress

gradient in compressors el’engine．It has the best application prospect

that dual alloys were made by Ti：}A1 based compound and titanium alloy．

High—temperature performance ofTi}A1 based a】loyiS perfect，However

due to its poor room temperature plasticity，it iS difficult to take shape

and to depress the making costs．Whereas，two phase titanium alloy TCl 1

can serve for a long time under 500。C，and it is already used to make

compressors．It i S very important to start basic and processing research

of dual alloy disk manufactured by’rAC一1B based ri3A1 al】oy and TCll two

phase titanium alloy。

The paper iS to search the feasibility of the electron—beam welding

of Ti迭1 based intermetallic compound and the TCll(d+§)two phase

titanium alloy．It is investigated simultaneou8ly the influence of the

hot deforming and heat treatments on microstructure and properties of

WeIded line．Dual alloys adopted the hot—die forging were carried on

the different heat treatments and different deformation measure．Then

it has been studied the influence of the hot work processing on welding

micrestructure and propert ies of welded line．

The results of the experiments show that microstructure of Weld zone

of Ti，A1一TCll dual alloy，which was treated electron beam welding in

vacuum。hot die forging and 680℃／12h，AC heat treatment，are relative

to degree of deforming．When the deforming is weight，there are
some

sDhericat a 2 phase and a small amount of 8 phase in base of transfer 8

with homogeneous distribution。When the deforming is small，it can be

seen that the initial grain boundary of 8 grain composed by Q 2 are still

fuzzv．Weid zone of the dual alloy is wider with the welding electric

current increasing．When it is extended in room temperature which samples

of dual alloy，the intensity of the weld line is lower than}i 3A1’S
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slightly，reaching 955～960Ma．when it is extended in 600。C，it is higher

than TCII alloy，reaching 610～645MPa．The micro—hardness of the weld

zone is relative to the deforming and the heat treatment．For 30％of the

degree deforming。the micro—hardness of the weld zone is 380—440 kgf／mm

when j t i s treated wi th 680。。C／12h，AC．

KEY WORDS：嚣3AI TCll vacuum electron beam weld hot die forging

dual alloy disk heat treatment

3



1 Ti3AI概述

第一章资料综述

1．1 Ti3AI的晶体结构⋯

Ti3Al是一种金属间化合物，由于熔点比较高，结构比较简单，密度比较

低，具有很高的抗氧化和抗腐蚀能力，是一种新型高温结构材料。

Ti3Al被称为o 2相，具有DOl9超点阵结构，空间群为P63／mmc，在(001)面

上原子为密排结构，保证了Al原子与Ti原子键合，并以Ti原子作为最近邻原

子。该单胞可以表征为由四个亚初级胞穿插而成，其中的三个为Ti原子占有，

一个为Al原子占有，a 2相具有较宽的成分范围，从22％(原子)A1至1139％Al(原

子)，单胞常数a=0．5783～O．5640nm，c=0．476～O．4619nm，在1180。C(对具有

化学计量比成分的而言)无序转变为六方的Q相。因此，Ti3Al属于Kumakov型

化合物。

1．2 Ti3AI的性能特点11l

1．2．1物理和化学性能

(1)物理性能： Ti3Al的熔点为1600℃。化学剂量LLTi3A1的密度为

4．209／cm3，低于所有普通钛合金，而代表性的Ti3A1基合金的密度与13型钛合

金的密度相近。Ti，Al基合金的热导率较低，与a+0型钛合金相比，两者的

热导率相近。TD2合金(Ti一24．5AI。10Nb．3V一1Mo)和超o 2合金的比热容稍低于

o+B型钛合金TC4和TCl l，Ti3A1基合金具有与普通钛合金相似的较低的线

膨胀系数，这有利于Ti3Al基合金的应用。

(2)抗氧化性能： 不同钛合金成分对Ti3Al合金性能影响各不同，因此

不能笼统分析Ti3Al合金与普通钛合金两者抗氧化性能的优劣。适量添加Nb，

可提高其抗氧化性。

(3)抗腐蚀性能：TD2合金与其它材料腐蚀电位相比，与耐热不锈钢

lCrl 1Ni2W2MoV相当，明显高于铝合金7075，但低于普通钛合金TC4和镍基

合金K403，腐蚀电位越高越耐腐蚀。



1．2．2力学性能

(1)力学性能与显微组织的关系： Ti3A1合金的力学性能十分敏感于显

微组织。但总体上，Ti3Al合金的力学性能与显微组织的关系与普通钛合金是

相似的，只是断裂韧性与显微组织的关系有所差异。

(2)拉伸性能： 在不同温度下拉伸TD2合金，当拉伸试验温度达400℃

左右时，延伸率出现峰值，当试验温度进一步提高时，延伸率反而逐渐下

降，在650℃左右降至最低点。与此相应，当实验温度超过400℃左右后，随

着温度升高，o o。2下降的趋势较平缓，而o b下降的趋势则越来越快，从而导

至。h与。0-2差值越来越小。Ti3Al合金的室温拉伸塑性较低，但基本上能满

足零件机械加工的要求，Ti3Al合金在常用温度(650"C左右)下的拉伸塑性还不

如它在400。C左右的拉伸塑性，但已具有较高的水平，因此，仅就拉伸塑性本

身而言，应不影响其使用可靠性。

(3)断裂韧性： Ti3Al合金的室温断裂韧性较低，而且KIc是随工作温

度的提高而不断提高的，这对高温下工作的Ti3A1合金是十分有利的。

(4)冲击韧性：TD2合金不同温度的冲击韧性试验表明，随着工作温度

的提高，TD2合金的冲击韧性不断提高，在650℃左右时，akv已达20～

42J／cm2，这同样有利于高温下工作的Ti3A1合金。

(5)高温蠕变特性： 对Ti3A1合金高温蠕变性能而言，魏氏组织或网篮

组织均显著优于等轴或双态组织，但双态组织综合性能良好，是常用的一种

显微组织。

(6)热稳定性：Ti3Al合金具有很好的热稳定性，TD2合金试样热暴露

后，其室温拉伸塑性不理想，但具有良好的高温拉伸塑性，高温高周疲劳强

度和冷热疲劳性能。

(7)高周疲劳强度：TD2合金室温和高温的高周疲劳强度水平良好，而

且当应力集中系数为2时，仍有可接受的室温缺口高周疲劳强度和高温缺13高

周疲劳强度。

(8)疲劳裂纹扩展特性：不同合金在相同的AK值时，有较大的区别，

与双态组织对比，Ti一24一11合金板条组织的da／dN显著快些，而Ti一25—10-3合

金板条组织的da／dN显著慢些。

(9)冷热疲劳性能：TD2合金板材的热冷疲劳性能优于GH4033合金板

材。上述结果均有利于TD2合金高温使用的可靠性，TD2合金冷热疲劳性能

较好与Ti3A1合金的热膨胀系数小有关。



1．3 Ti3Al的热加工工艺

普通钛合金采用的热变形设备、加热炉、模具、润滑剂等一般均可用于

Ti3AI合金。但由于Ti3Al合金的变形抗力大于普通钛合金，特别是铸锭的可锻

性也较普通钛合金差，因此，不仅需要采用具有更大的能量的锻、轧设备，

尤其需要采用合适的变形工艺。

Ti3Al合金的铸锭开坯需采用合适的工艺，一旦开坯成功，后续的再变形

就相对容易了。就加工温度而言，开坯要在13相区进行，变形率要高于60

％。对于TD2合金锻棒，在高于920℃时具有高于30％的塑性，故锻坯的再锻

造通常在a 2+B区加热(1050～1 100℃)。在此温度范围内的变形加工是合金

通过后续热处理获得均匀细小的再结晶微观结构的关键。

为了使锻件和模锻件获得均匀的细晶组织和高的机械性能，加热时必须

保证毛坯在高温下保持时间最短。钛合金毛坯的加热可以在感应加热装置

中，用电接触法，在电阻炉、在融盐中以及在火焰炉中进行。最好的加热方

法是感应加热，它的优点是总的加热时间大大缩短，其结果是显著降低n层

深度，从而减少了产生变形裂纹的危险，提高了锻件质量。

1．4焊接性能12】131

Ti，Al合金的焊接与Ti合金类似，一般可采用扩散焊接、氢弧焊、激光

焊、电子束焊以及等离子焊等多种工艺。但是，由于Ti3Al合金的可焊性和室

温塑性一般都比普通Ti合金差，为了获得良好的无缺陷焊接接头，需针对合金

的具体情况，预先对焊接工艺和技术规范进行必要的实验研究。

Ti3Al合金的焊接应注意以下几个方面：

第一，它们都极易吸附或吸收氧、氮等间隙元素，从而导致合金性能明

显下降。因此，包括熔化、凝固以及固态冷却等全过程都必须在惰性气氛或

在真空中进行。与氢弧焊、激光焊的局部保护相比，电子束焊接的高真空室

则提供了更为理想的保护环境。

第二，为防止焊接部位的污染，焊接表面清洗非常重要。

第三，应根据焊接部件的几何尺寸以及结构的复杂程度，采取相应的焊

接工艺。例如，对于薄板或具有中等厚度截面的零件，上述的各种工艺均适

用。对于大截面部件f厚度超过5mm的板材)，则应采用能提供高焊接速率的电

子束焊或激光焊这些具有高能密度的焊接工艺，以确保焊接质量。对于具有

复杂结构的部件就需采用手工氧弧焊，这种工艺操作最灵活，但需要有很高

的操作技术。若用自动焊，则需制作适当的工装卡具。
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第四、考虑到焊后残余应力会极大地影响材料的使用性能并有可能导致

工件形状的改变、影响部件的最终组装，应采用具有高能密度的焊接工艺，

达到全透，一次完成，避免采用传统的多道次的氩弧焊接工艺。

第五、更重要的方面是必须对影响焊接接头微观结构和性能的焊接冶金

过程作全面了解。

1．5热处理对Ti3AI基合金组织性能的影响l 4。：

(1)固溶温度对性能的影响：

加热温度对Ti3Al基合金的组织有极大的影响。正确的选择固溶热处理温

度，是制定正确热处理工艺的关键。坯料在变形后，处于严重的加工硬化状

态，其组织保留有亚晶界、位错堆积等晶体缺陷。在加热时，由于回复与再

结晶的作用，使内应力消除，亚晶界、位错减少，合金的塑性增大。

随加热温度的提高，合金各相的形貌、尺寸、浓度将发生变化。根据变

形工艺不同，在加热过程中，组织的变化规律也有所不同。

在p区变形的合金，其一般特征是金属的流动方向上有拉长变形的B晶

粒和由于变形过程中再结晶形成的细小的等轴13晶粒。B晶界一般有a 2相镶

边。当加热到a 2+B区时，o 2相对0相的晶粒长大有抑制作用，13晶粒的尺

寸和形状几乎不发生改变。在加热温度下保温会引起a 2片或B中间层的厚度

增加，a：相数量减少，13相数量增加。当温度达到相变点时，a 2相全部转

变成B相，§相晶粒会急剧长大¨”。

北京航空材料研究院研究表明，随固溶处理温度的升高，Ti3AI基合金室

温拉伸时断裂强度升高，而延伸率和断面收缩率降低，塑性变差：随固溶处

理温度的升高，Ti3Al基合金高温拉伸断裂强度升高，而延伸率和断面收缩率

降低。

(2)固溶处理后冷却速度对室温拉伸性能的影响：

钛基合金热处理加热保温后的冷却速度不同时，冷却过程中相变及相变

产物或形貌亦不同。

在两相区锻造和热处理时，若保温完毕后以慢速(炉冷)冷却时，由于

过冷度小，形核率低，从p相中析出的a 2相，主要附着在加热时保留下的a 2

相上，残余B相位于等轴a 2颗粒之间。当采用较快的冷却速度时(空冷)，

从13相析出的n 2相，少部分仍将附在初生n 2相上。但由于过冷度较大，形

核率增加，在a 2／B相界面原始B晶界上及晶内将有较多的a 2晶核形成并长



大，形成o 2和B相间的针状组织，一般称之为B转，冷至室温得到等轴a 2+

13组织。冷却速度越快，组成B转的针状a 2和B相愈细，强度愈高。当冷却

速度极快(淬火)时，13相中的合金元素来不及扩散，0一a 2转变被抑制，

于是形成马氏体。随着合金成分及淬火温度的不同，可形成o、o 及亚稳

定的B相，这些相在随后的时效过程中，将分解为细小弥散n z和B相质点，

对钛合金具有强化作用。

在13相区锻造及热处理时，不管炉冷还是淬火，都将形成马氏体组织即

魏氏组织，使塑性降低，只是慢冷有助于塑性改善。因此，B锻造最好采用

退火，或双重退火，或均匀化加双重退火，在获得较高的热强性同时，使塑

性不至下降太大。

北京航空材料研究院研究表明，固溶处理后冷却速度对室温拉伸性能的

影响不显著，而且对比的结果表明空冷的性能最佳。

2 TCll合金概述

2．1 TCll合金简介

TCll合金是Ti．A1．Mo．Zr—Si系的变形热强钛合金，属于马氏体的(Ⅱ+13)

两相钛合金。在(a+D)两相钛合金中，TCll是500℃以下热强性最好的。目

前，它主要用于压气机零件(盘、叶片、环、紧固件以及其他零件)。

TCl 1合金中含有。稳定元素Al，但加入量不超过7％，因为过高的Al含量

将在组织中形成Ti3Al相而使合金变脆■A1和zr的加入都是为了提高合金的强

度和耐热性。特别是zr有利于提高持久和蠕变性能。Mo、Si属比较典型的B

稳定元素，它们的加入是为了保证合金中含有一定量的p相。其中，Mo是同

晶型D稳定元素，有利于组织在使用过程中的稳定而使工作温度得到提高，

而si属活性共析型0稳定元素，能提高合金的室温和高温强度而不过分降低塑

性，但它的加入量一般不超过O．5％，否则，会使合金变脆筘】。

由于TCll合金为(n+B)两相钛合金，因此它在变形工艺方面具有一般

(o+B)钛合金的特点。在变形时，合金的塑性、变形抗力对温度比较敏感，

在温度上升时，塑性上升，变形抗力减小，在温度下降时则塑性下降，变形

抗力增大。但是，(Ⅱ+B)合金存在一个0脆性的问题，即：在锻造时温度高

于合金的(a+13)／0转变温度，导致锻件的晶粒长大，而使塑性下降的现象

51，因此钛合金在锻造时始锻温度不能定的太高。(n+B)钛合金锻造的另一
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个特点是变形抗力对变形速度较为敏感，随变形速率的增大，变形抗力上

升，因而(n+p)钛合金一般适宜于压力机上锻造。

由于TCll为(a+B)两相钛合金，因此可以用热处理的工艺方法来影响

其组织和性能。通常情况下，它都采用淬火和时效的热处理工艺，以利于合

金的强化并提高塑性。有时为了保证合金的抗拉强度等综合性能指标，还采

用标准退火制度，即：“950℃保温1小时，空冷+530℃保温6d,时，空冷”的双重

退火。有时还采用强化热处理、高温形变热处理和等温退火的工艺来保证半

成品的某些性能要求。

2．2等温成形工艺

(1)(Ⅱ+13)两相钛合金的B锻造

合金在B转变温度以上锻造的方

法，即所谓的t3锻造128I。图l一1为两相

钛合金全13锻造时组织形成过程示意

图。

由于B锻造是合金在B相的转变温

度以上区间锻造，因此合金变形时为单

相体心立方结构的B相。它的滑移系

多，塑性好，变形抗力小。正因如此，

D锻造可以锻出形状复杂的零件，从而

降低机械加工费用，节约材料消耗，而

且可以在较小吨位的设备上生产出大的

锻件。 图1一I两相钛合金全B锻造时

Tcll钛合金在0锻造时，由于温
组织形成过程示意图

度超过B转变温度，因此晶粒粗大。但

是如果在口锻造后立即进行水冷，则可得到缺陷、位错密度高且淬火后应力

大的细针状马氏体组织。大量的实验证明这种组织是获得等轴n组织的一个

重要条件，同时这种组织如果在(a+B)两相区变形且变形程度不超过它的临

界变形程度时将转变为网篮组织，因此0锻造后水冷是研制获得双重组织的

一种重要预处理方法。

(2) d+B两相区变形时的组织形成规律

图1．2是d+t3型钛合金在d+13相区变形时形成的基本组织类型。与B

相区变形时所形成组织的区别是，在a+13相区变形过程中同时发生13晶粒和

6
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a片的变化。§晶粒被压扁，沿金属流动的方向被拉长、破秘，晶爨和晶内

n相之间的差潮逐渐消失，当变形程度超过60％～70％时，已经看不出任何

明显的片状组织痕迹。在一定的变形程度和温度下发生再结晶，而且0相内

的再绣磊在§毒麓器结鑫之蘸发生。

如果变形在接近例索异晶转变的温度下进行，在组织中除等轴a相外还

蕊察到片浚G穗，它楚在冷却过程中觚t3耦中形或豹。变形浚寝越接近§转

变(即同素异晶转变)温度，片状n的数量越多。这种片状a与从0相区冷

却时形成的冀状a兹送别是，其长度竣短，方向懿变化较多。增趣保温对闻

会导致n相的聚集，特别是变形程度较小并接j履临界程度时更为显著[i3】。

(3) 13捐区戆锻a+13捆区终锻时鲍缀织形成规律

除0和n+§相区变形外，对于d+13型钛合金还经常采用从B相区开

始，在。+§棚区结柬的热变形。这时形成的金相组织主要取决于在a+B相

区的变形程度。当变形程度大于50％～60％时，类似于在a十8相区变形的组

织。在较小的变形程度下得到不均匀的组织，它由交餐的片状q相组织的区

域组成。如图1—3所示。

翻1，2两相钛合金d+B两相锻造时组

织形成过程示意图
圈1—3两相钛合金_亚B两相锻造时组织

形成过程示意图

在B相区变形时，金属的温度逐渐降低，当降低到相变温度时，开始从

13相中析出。褶。n相的生梭营先在含有较多G稳寇元素的琢始t3繇粒边赛

开始，只有当温度进一步降低时，a相刁在晶粒内部开始形成。由于晶界n



提前形成，所以它在。+p相区承受更大的变形量，其结果是晶界a相比晶内

a相更充分的被变形lj”。此外，在原始0晶粒边界区域首先开始再结晶并形

成球状的n颗粒。如果再结晶来不及发生，晶界区域与晶内组织比较，是更

为细小的片状结构。在B相区开始并在o+口相区结束变形的组织，与在n+

13相区变形的组织比较，在前一种情况下原始13晶粒的不同部位承受的变形

程度不同，而在第二种情况下，整个晶粒体积内承受的变形程度相同。

2．3 TCll的热处理工艺

2．3．1 TCll的常规热处理

为了获得最佳的组织，除正确的制定变形工艺外，还需正确地制定热处理

工艺。钛合金的热处理方法有：固溶、淬火、时效、退火、形变热处理等。

制定钛合金热处理工艺不外乎确定加热温度与冷却方式。

2．3．2 TCll的变形热处理

将锻造形变和热处理有机地结合的工艺方法即是形变热处理。形变热处

理与合金化及强化热处理～样，是提高钛合金半成品和制品强度及塑性的有

效方法l舢”。形变热处理的主要特征是在晶格缺陷密度较高的条件下发生相变

m】，可保证获得高得多的强化效果，而特别重要的是形变热处理在许多情况

下既能获得高的强度，又能得到好的塑性。

形变热处理的方法很多，主要有高温形变热处理、预先形变热处理、低

温形变热处理、热处理形变、综合形变热处理等14i。

钛合金的高温形变热处理是将合金加热到完全或局部相变的温度时保

温、塑性变形，是变形加热淬火和时效综合的处理方法[40J。由于变形加热淬

火的目的是为了抑制再结晶和保留金属的结构特点，保留锻造形成的位错等

晶体缺陷以及变形内应力，因而在时效时，介稳定相o 7、a”、u和过冷

B相将充分分解，逐步向平衡产物(a+B)相过渡，从而获得高度弥散的(a

+13)相，使合金强化I“，这种组织如果在高温时效后强化效果还能保留到高

温。

形变热处理强化的基本原因之一是抑制了再结晶过程和增加缺陷密度。

而且这种缺陷还能在金属中均匀分布。通过对BT3—1合金x射线分析的数据

表明这种缺陷形状还具有热稳定性l“”。

TCll合金的半成品热处理采取如下制度HI：
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I．双重退火： 950℃加热，保温l～4小时，空冷：随后在530℃保温6小

时，空冷。这是在500℃以下工作500小时以内的零件所采用的基本热处理制

度

II．强化热处理：925水淬，随后在500～600*C保温l～6小时后空冷。

111．高温变形热处理： 在高温变形后立即进行水淬(变形结束和淬火之间

的时I目JI'n]隔不得超过30～45秒)，随后在570。C时效2～6小时，空冷。

2．4 Q+t3)钛合金组织和性能的关系

在(a+B)两相钛合金中，观察到的所有组织形态分别属于两种组织类

型——等轴组织和针状组织14”J。但为具体起见，一般将显微组织类型归纳为

魏氏组织、网篮组织、等轴a组织和混合组织四种。这四种组织由于组织的

特点不同，因而它们各自对应的性能也不一样，有的甚至相差很大。

1等轴d组织

当(0+B)钛合金在低于相变点(一般是30。C～50℃)的温度下以相当大的

压下量(大于60～70％)进行塑性变形，并经双重退火后将获得等轴。组织。这

种组织的特点是在均匀分布的含量超过50％的新生a基体上，存在一定数量

的小岛状。相或B转变组织。相应这种组织的性能特点是综合性能较好。特

别是塑性性能较好。拉伸时延伸率一般都在15％以上，断面收缩率在40％以

上，并且这个性能指标随着组织中等轴n含量的增多而呈上升的趋势。同

时，等轴n组织还具有高的疲劳强度。当然，等轴n组织的这些性能与晶粒

大小有密切的关系。晶粒越小，塑性、疲劳指标上升。这是因为晶粒越细，

在一定体积内的晶粒数越多，则在同样的变形量下，变形在更多的晶粒内进

行，这样变形的不均匀性便减小了。此外，晶粒越细，晶界的曲折越多，更

不利于裂纹的传播，从而使其断裂前可以承受较大的塑性变形．即表现为较

高的塑性㈣㈣。

2网篮组织

将(o 4-0)两相钛合金加热到B转变温度以上并施以足够大的变形时将获

得网篮组织，这种组织的特点是Cl相勾划出的0晶界不同程度地被撕碎，因

而不完整，不清晰，条状。相也不同程度的发生歪曲。晶内片状。变短、变

粗，在原始B晶粒的轮廓内呈现网篮状编织的片状结构I“l。

网篮组织的塑性性能和疲劳强度不如等轴。组织，但对一般的技术条件

仍然可以满足，它主要的优点是高温持久和高温蠕变性能好，同时断裂韧性

也较高于等轴n组织。网篮组织之所以具有这些优点是因为材料的韧性和空



2．5 TCll焊接性能

(1)TCll合金的电子束焊

对电子束焊的焊接接头的机械性能进行分析，结果表明，强度和塑性既

与原材料的组织和化学成分有关，也与焊接后的热处理温度有关。研究认为

要使焊接接头的机械性能接近于基体金属，焊接后必须进行退火，按标准制

度(950|。C，1小时，空冷+530。C，6小时，空冷)退火的焊接接头具有最佳的综

合性能(特别是ak和at．，)。

(2)TCll合金的氲弧焊

在TCll合金的自动氲弧焊中，采用的填料(Ti--5AI--2Sn--2Mo—O．1sil具

有较高的塑性和较高的冲击韧性。

由盘的轮缘部分锻成的板，在焊接以前和以后都按TCll合金的标准进行

了退火。在20。C的试验表明，试样沿着焊缝断裂。焊接接头的抗拉强度等于

基体材料的80％。焊接接头和基体材料的冲击韧性值分别为4．0kg．rn／cm2和

5．0kg．nVem：14011 o

TCll合金使用的领域日趋扩大，而各个领域的性能要求又不相同。性能

与组织具有密切的联系。因此我们应根据具体的性能要求，在材料成分一定

的条件下，采取适宜的工艺措施来控"制TCll合金的组织以满足性能要求。

3断裂和断口与合金性能的关系：

金属的断裂与材料的性质和使用条件密切相关。利用断裂在断口上留下

有代表性的形貌标记，就可以为改善材质和合理地使用材料提供依据。合金

的拉伸断口分为宏观断口和微观断口。

通过断口的宏观分析可以初步确定断裂源的位置、裂纹扩展方向和过

程、受力性质和环境介质的影响等，还可以进一步推断裂纹的性质(是脆性

断裂、延性断裂或是疲劳断裂)和材料的冶金和加工质量等。

在恒定或不断增加的载荷下，固体材料通过以下之一的基体机制发生断

裂：

l、使原子键发生断裂(解理断裂)

2、孔洞长大或粗化或通过塑性流动发生完全缩颈(塑性孔洞长大断裂)

3、通过原子或空隙沿应力方向发生完全缩颈(蠕变断裂)

4、应变速率参与的发生在裂纹尖端局部的化学腐蚀(应力腐蚀开裂)



3．1韧性断口

大多数金属零件在连续增加载荷下的断裂机制是众所周知的显微孔洞长

大机制。随着载荷升高，在材料内部的夹杂物、析出相、晶界、亚晶界或其

它塑性变形不连续的地方会发生位错堆积，造成应力集中，从而在局部塑性

变形区域导致微孔形成。随着应变增加，微孔不断连接、聚集长大，直到材

料发生缩颈和断裂，结果在断裂表面上就出现了一些形状、大小和深浅不同

的韧窝。在韧窝底部一般有第二相质点存在，韧窝壁上有时可见蛇行滑移线

(或塑性变形痕迹)。

影响韧窝形成地因素有三个： (1)、材料中夹杂物和析出相质点的大

小、数量及分布； (2)、基体材料的塑性变形特征，尤其是材料的变形硬化

能力； (3)、应力大小和性质以及温度和应变速率等外界条件。

韧窝的大小及深度取决于材料断裂时微孔生成的数量和材料硬化指数值

的大小，即取决于析出相质点及夹杂物的形状、大小、分布和数量，以及材

料塑性变形能力和晶粒度。同时，也和外加载荷大小和性质等的位置条件相

关。例如，材料中存在细小、密集的析出相，如基体材料的塑性较低，韧窝

的尺寸往往小而浅；有大小不同的析出相质点同时存在时，断口就会有多种

尺寸的韧窝共存；形变硬化指数大的材料，韧窝的尺寸和深度较小。由于材

料的塑性变形特征随温度或应变速率变化而变化，故温度和应变速率对韧窝

大小也有影响；应力的大小和形状则通过塑性变形特性而间接影响韧窝深

度。上述某些因素(如夹杂物分布)具有随机性，一次产生一些随机的不均

匀的韧窝形貌。

韧窝不仅产生于晶内，有的沿晶断裂面上也能形成韧窝，其形核可以是

晶界析出相质点，也可以是原子空穴沿晶界扩展和聚集而成。

主应力的方向影响韧窝的形状。作用力平行断裂平面(剪切应力)产生

拉长韧窝，作用力垂直于断裂平面主要产生等轴韧窝。由于局部平面往往偏

离宏观平面，并且断裂通常是拉伸和剪切应力综合作用的结果，因此，断口

上一般显示出不同形状和方向的韧窝。

3．2解理断口

解理是金属或合金在外加正应力的作用下，沿某些特定低指数结晶学平

面(解理面)发生的一种低能断裂现象。一般是脆性特征，很少有塑性变

形。断口呈结晶状，有许多强烈反光的小平面(或小刻面)解理断裂与材料

晶体结构有关，当然也取决于加载条件。低温、过载、高应变速率、应力集

中和粗大晶粒均有利于解理发生。



除了解理面以外，解理断口还有以下几种微观形貌特征：台阶和河流花

样、舌状花样和鱼骨状花样。

最后，还有一种类似于解理断裂的混合断裂，称为准解理断裂。当许多

裂纹(通常在一个平面上)合并时就会产生准解理。因此，人们以一个断裂

面上出现撕裂棱、台阶和舌状花样作为划分准解理断裂的依据。

准解理小断面并不与材料的解理面严格对应。裂纹扩展路径不如解理面

裂纹连续。裂纹源常常在准解理d、断面的内部，准解理面上的许多撕裂棱是

由微区域塑性变形生成的。撕裂棱的形状相当于塑性拉伸时的颈缩，在断口

的两匹配面上均是凸起的脊棱。准解理断口与解理断口的区别在于准解理裂

纹源总是在准解理面内，呈辐射状向四周扩展，有与河流花样类似的撕裂

棱，但它短而弯曲，并且不连续，断面略有起伏，这表明它有一定的塑性变

形。

解理和塑性之间的关系是复杂的，它取决于材料、温度和应变速率。两

个过程可以相互抑制、共存或先发生塑性滑移最终发生解理断裂。

3．3断裂机制

金属多晶体的断裂可分为穿晶断裂和沿晶断裂。在高温下，金属多晶体

沿晶断裂的理论主要有应力集中理论、空位聚集孔洞连接理论和熔化理论三

种应力集中理论

应力集中理论认为，晶间断裂是由于晶粒交界处应力集中引起的。这种

应力集中最容易在三晶粒的交界处形成。当应力超过了晶界结合力时，就产

生了裂纹。晶界继续滑动，裂纹扩大到临界尺寸时，裂纹会沿着晶界传播，

造成晶间断裂。

由于断裂是在晶界处，所以晶界状态会对断裂过程产生影响。例如，晶

问的杂质会降低结合力，因此裂纹最容易在杂质聚集的地方产生。另外，晶

粒尺寸也有影响，如大晶粒在晶界滑动时与其它交形机制相协调配合困难，

也容易在变形过程中过早的出现裂纹。

空位聚集．孔洞连接理论

此理论比较形象的描述了晶界断裂的整个过程，它包括：孔洞的形核，

孤立孔洞的长大、孤立孔洞连接成“横向裂纹段”，横向裂纹段通过倾斜晶

界联结成“曲折裂纹”，曲折裂纹相互连接而导致断裂这样几个阶段，工程

材料中通常含有第二相粒子，它实际上对强度是有贡献的，为了有效的阻止

位错运动，这些颗粒必须是弥散分布且通常处于亚微米级范围。当材料发生

塑性变形时，材料中的夹杂物和第二相颗粒发生断裂并从基体中分离，由此



引起的孔洞长大和实际的粗化导致发生断裂。由于断裂表面是由孔洞产生的

韧窝组成，因此这种断裂称为纤维或韧窝断裂。

韧性材料的圆形拉伸棒发展称为一种所谓的杯锥形断面。这可以用以下

观点解释，即试样的塑性延伸导致颈缩变形。在试样的颈区，应变集中，颈

的中心特别容易形成适宜于孔洞长大的条件。一旦这些孔洞大到足以使试样

中心区域的承载能力明显下降时，这一区域丌始起到类似圆形裂纹的作用。

这样，裂纹将集中在源于裂尖的倾斜的滑移带上。在某些点，它可以使裂纹

沿滑移带穿过，损伤材料变得容易，而不是沿着垂直于拉伸轴原来的最初方

向。

4扩散理论的研究现状129I

4．1扩散理论

由于大量原予的迁移引起的物质宏观流动现象，称为扩散。在固态金属

中，扩散是唯一的迁移方式。在有色金属材料的生产和使用中，许多问题与

扩散密切相关(如凝固、偏析、热处理、相变、氧化、烧结、焊接、粘接、高

温蠕变等)，扩散还对各种晶体缺陷的形成及其在晶体中的行为有重大的作

用。

固态扩散的本质是原子的热激活过程，即原子越过势垒而跃迁。在扩散

驱动力作用下，经过无数原子的无数次跃迁，将造成物质的定向迁移，即发

生扩散。在有色金属中，固态扩散是在晶体点阵中进行的原子跃迁过程，只

有在一定条件下才能进行。首先要有一定的温度，在一定温度以下，原子热

激活的几率趋于零，扩散将被冻结；其次，要有足够长的时间：第三，扩散

原子在基体中必须具有一定的固溶度，能够融入基体金属的晶格形成固溶

体，否则固态扩散就不可能发生；第四，要有一定的扩散驱动力，否则不可

能发生物质的定向迁移。扩散驱动力一般是由浓度梯度引起的化学自由能差

和应力梯度引起的应变自由能差，扩散沿自由能降低的方向进行。

固态扩散分为互扩散和自扩散。在不均匀固溶体中进行的扩散称为互扩

散，其特点是扩散过程中伴随着浓度的变化，在扩散过程中异类原子相对扩

散，亦成为异扩散豁免化学扩散。互扩散分为上坡扩散和下坡扩散，下坡扩

散沿浓度降低的方向进行，扩散结果使浓度趋于均匀：上坡扩散沿浓度升高

的方向进行，使浓度差别更大，其驱动力往往是应变自由能之差。互扩散还

可分为原子扩散和反应扩散，在原子扩散过程中基体品格类型不变，没有新

相产生。反应扩散的特点是当浓度通过扩散变化至一定数值时，将引起基体
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晶格改变并形成新相。在纯金属和均匀固溶体中发生的扩散称为自扩散，在

扩散过程中不发生浓度变化，与浓度梯度无关。纯金属和均匀固溶体的晶粒

长大过程就是由原子自扩散引起的，这时原子由小晶粒向大晶粒转移‘4⋯。

4．2扩散机制

(1)空位机制

空位是热力学平衡缺陷，在接近熔点时，大多数金属的空位浓度可达10—

4。处于空位附近的原子容易跳到空位中，在原位形成空位，其它原子又可以

跳到这个新空位，从而使空位在晶格中不断运动，造成物质扩散。纯金属的

扩散就是空位在晶格中的自扩散。

(2)间隙机制

该机制认为扩散原子通过在点阵间隙位置之间不断跳跃实现迁移。在间

隙固溶体中，间隙原子由于形成能很小，扩散激活能也较小，可在间隙中进

行跳跃式扩散．，代位原子由于扩散激活能很大，不易以这种机制扩散。如果

间隙原子把邻近结点上的原子挤至另一间隙位置而由自己篡夺该结点的位

置，称为篡夺式间隙扩散机制，所需激活能较小。

(3)换位机制

该机制认为通过邻近两个原子进行换位实现扩散过程。电场在扩散中的

作用：通过邻近两个原子进行换位扩散，由于所需扩散激活能较大，实际上

是不可能的。如果通过处于问一平面上距离相等的几个原子轮换位置进行扩

散，计算出的扩散激活能与试验值较为接近。

(4)挤列机制

某些具有立方结构的金属在<111>方向的几个原子位置被挤入(n+1)个原

子，该现象称为挤列。“挤列”作为一个整体沿对角线运动就形成扩散。钾

、钠等碱金属利用该机制扩散计算出的扩散激活能与实际值较接近。在上述

扩散机制中，空位机制所需激活能最小，且与试验值最为接近，故通过该机

制进行扩散的几率最大，但也不排除其它机制扩散的可能性。

(5)位错扩散机制

晶体中的位错是晶格畸变通道，且相互连通成位错网。扩散原子沿位错

管道扩散，激活能可以降低一半左右，故增加位错密度可以加速扩散过程。

温度越低，位错扩散起的作用越大。此外，位错线又是空位的源头和陷阱，

结点上的原子跳入位错即形成空位，所以位错的存在也为空位扩散创造了有

利条件。
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(6)晶界扩散机制

晶界(包括相界，晶界，亚晶界等晶体面缺陷)一般具有几个原子厚

度，晶界上的原子处于能量较高的畸变状态，原子比较容易跳动。晶界各处

均与晶粒内部的位错网相连，小角度晶界本身就是由位错构成，固扩散原子

沿晶界移动阻力最小，成为原子扩散的捷径。温度越低，晶界扩散相对晶内

扩散起的作用越大。

(7)表面扩散机制

金属表面处于活性状态，且存在着大量位错和晶界露头，原子沿表面跳

动比晶内容易的多，所需扩散激活能也小得多。

固体金属中的原子扩散主要依靠晶体缺陷进行，位错扩散、晶界扩散和

表面扩散亦称为短程扩散。如果没有空位、位错、晶界等晶体缺陷存在，金

属问原子的扩散将很难进行，在一定条件下甚至难以进行。

4．3影响扩散的因素

(1)温度影响

随着温度的升高，借助于热起伏获得足够能量越过势垒进行扩散的原子

数量增加，空位密度也增加，有利于扩散的进行。温度与扩散系数的关系可

用ARRHENIUS公式表示：D=Doexp(一Q瓜T)，可见扩散系数D随着温度

的升高呈指数关系急剧增大。

(2) 扩散元素的影响

一般来说，扩散元素与基体金属的性质(电化学性质，溶解度，熔点

等)差别越大，则扩散系数越大。这是因为：如果扩散元素与基体金属的性

质差别越大，则基体金属的晶体畸变程度也越大，晶体缺陷密度亦增大，扩

散激活能降低，故有利于扩散进行。

(3)扩散元素的浓度

固溶体浓度的变化将引起扩散系数的变化。在任一温度下溶质组元加入

后导致溶剂金属的熔点降低，浓度的升高将导致扩散系数的增大，反之将导

致扩散系数的减小。当浓度接近溶解度时，浓度的影响将特别激烈。

(4) 晶体结构的影响

在具有同素异晶转变的金属中，扩散系数随晶体结构的改变发生明显的

变化。如锌在体心立方结构的0黄铜中的扩散系数大于在同一温度下具有面

心立方结构的a黄铜中的扩散系数。这是因为前者的晶体致密度较小，原子

具有较大的活性，因而易于扩散。
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(5) 固溶体类型的影响

形成间隙固溶体时，溶质原子的扩散激活能比在同一溶剂中形成代位固

溶体时小。在缺位固溶体中，由于存在大量空位，原子扩散比较容易。

(6)晶体扩散的影响

空位、位错、晶界和自由表面等晶体缺陷的存在加速扩散的进行。一般

规律是：在其它条件相同时，表面扩散比晶界扩散快，比体扩散更快；晶粒

越细小则晶界总厩积越大扩散系数越大；温度越低则短路扩散起的作用越

大；位错扩散的扩散激活能约为体扩散的一半，因此凡可增加位错密度的措

施均可加速扩散的过程。

(7)第三元素(或杂质)对二元合金组扩散的影响

这种影响是复杂的，有些元素将加速扩散的进行，而有些元素将延缓扩

散的进行。甚至同～元素在同一合金系中，当条件改变时其影响也会发生改

变。有些第三元素不仅影响扩散速度，还会影响扩散方向。

(8)其它因素

在固态金属中，如果存在着应力差，温度差和电势差等，将会影响扩散

过程。由于预先热处理和冷加工变形将改变缺陷密度和分布，因而将对扩散

过程带来一定的影响。在多相合金中，第--N的形态、大小、数量和分布对

扩散也有很大的影响。川123l

5课题的意义和目的

压气机盘是航空发动机上一个很重要的转动部件，压气机盘工作时，一

般轮缘温度可达550。C～650"C，而轮心温度只300"C左右，整个盘的温差相

当大，产生的盘径向的热应力很大；压气机正常转动时带着叶片高速旋转，

承受很大的离心力：榫齿部分所受的应力更为复杂，既有拉应力，又有扭曲

应力等，每当启动和停车过程中，构成一次大应力循环。在工作状态下，航

空发动机压气机盘中心与边缘部分的受力和受热条件的不同，使得对压气机

各部分性能的要求也各不相同。并且随着飞机发动机推重比(推力／密度)的增

大，压气机出口的温度不断提高，达到750℃左右，使压气机盘心与盘缘的温

度梯度达到200～300"C，甚至有时达到300～400"C。这要求压气机盘合金具

有较高的屈服强度、蠕变强度、趣好的高周疲劳性能和较高的大应力低周疲

劳性能。而且 由于飞机燃料费的继续上涨，以及推重比的提高，需要大大

减轻机体重量，以提高燃料利用率。所以先进的高性能压气机盘材料需要新

型的轻质高温合金代替原有的普通钛合金材料和高温合金材料，满足压气机



盘的工作需要，Ti3AI基合金是近年来引起广泛关注的一种有序金属阳J化合

物、具有好的高温性能，工作温度可达到750。C，重量轻、比强度高、弹性

模量高及抗氧化性、抗蠕变能力强的一系列优异特性，在航空航天领域具有

广泛的前景。Ti3Al基合金高的高温性能可以满足飞机发动机压气机出口温度

的要求，高的强度重量比可以提高飞机发动机的推重比，可以使重量减少

40％；但由于Ti3Al基合金室温塑性差，成形困难，制造成本高，而TCl 1两

相钛合金用于发动机压气机盘已比较成熟，TCll可在500。C以下温度长时fBJ

正常工作。因TCIl室温塑性、强度都比较好，选用Ti3Al基合金和(d+B)两

相钛合金一TCl l通过焊接连接起来，最终等温锻造或等温超塑性锻造成为双

合金盘，以满足温度、应力对性能的要求。

本课题研究的目的是要探索Ti3A1金属化合物与TCl l两相钛合金电子束

焊的可行性与焊后热加工变形与热处理的可行性，热加工工艺及参数对组织

与性能的影响，为Ti3Al—Tcll双合金盘制造技术奠定技术基础。
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第二章双合金的试验研究方法及内容

1实验条件及方法

1．1用实验用原材料

实验用料是由北京钢铁冶金研究院研制的Ti3Ai基金属间化合物TAC一

1B(炉号为四)在13区开坯后，经二次热变形成中36×135ram棒材，其成

分为(at％)Ti．23A1．17Nb。棒材经复检，化学成分、高低倍组织、力学性能

(如下表)、超声波探伤均符合技术标准要求。

l 性能指标 o b(MPa) o o 2(MPal 6(％) KIc

} 室温拉伸 10i0 870 9 28

I 6500C拉伸 795 590 29
_

Ti．23A1—17Nb合金高温动态拉伸性能：

试验温度(oC) 798 928 1030 1028 1204

抗拉强度(MPa) 483．7 466．2 274 5 151．7 95．4

实验用TCl 1合金成分为(at％)：5．8％一7．0％AI，2．8--3．8％Mo、0．8--2．5

％Zr，0．2一O．35％si，是由宝鸡有色金属研究院加工生产的中42的棒材。

1．2实验过程

锻件组织和性能的好坏对产品的性能和使用寿命有直接的响，必须严格

的控制锻造坯料的组织。为了尽量降低试验成本及试验周期，本文采用以下

试验步骤及方法：

1．2．1材料的预处理

为了获得晶粒较细的坯料，对试验用原材料Ti3AI和TCll棒料进行改

锻，以消除其内部组织缺陷和导致材料各向异性的纤维组织(流线)，所以

在焊接以前对毛坯进行预锻处理，是为了彻底减少组织缺陷、打碎流线，细
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化晶粒，提高钛合金的高温塑性，为以后的焊接和热模锻、热处理作好组织

准备。

(1)、下料

Ti3Al的下料：对原始棒料Ti3Al利用线切割，切成中36×1 5(I)、

中36x 52(II)、m36×33(111)、中36X 30(IV)四段，其中第四段中36
x 30沿中心线等分成两块即Ⅳ、V。

TCl 1的下料：对原始棒料TCll利用车床切割成042×30(I)，①

42X 20(II)，中42X 50(III)，中42×35(IV)四段。其中042x 35

(IV)沿中心线切成等分为Ⅳ、V二块。

(2)、原材料改锻(预处理)

Ti3Al的改锻：将SX．10．10，TCW．31型温度程序调式器控制的电阻炉

升温到1070。C±5。C，放入切好的TAC．1B合金I、II、m、V四件，保温

三十分钟后，在250公斤空气锻锤上利用摔子改锻，终锻温度保持在900。C

以上，3～4火后，锻成四段不同截面尺寸的棒料，即中16．8X(65)，中

25．5×(100)，中18．7×(120)，中15．1×(80)。并把改锻过的I、

II、III，分别切成巾18．5X 35四块(变形度为21％)，中19．9X 35二块

(变形度为53％)，中26．3X 35二块(变形度为37％)。

TCll的改锻：将电阻炉升温到960℃±5℃，放入切好的TCll I、

II、Ⅲ、V件，保温二十五分钟后，在250公斤空气锻锤上利用摔子改

锻，终锻温度保持在850。C以上，分2～3火，锻成三段不同截面尺寸的棒

料，即巾18．5X(变形度为21％)，中19．9X(变形度为32％)，中26 3X

(变形度为51％)。注：括号内为大概数据

1．2．2真空电子束焊接

为了防止焊接部位的污染，以满足电子束焊接对焊接表面的要求，焊接

之前应对预处理后的棒材进行酸洗。酸洗溶液由HF酸、HN03酸和水，按

体积LL(0．5—1)：3：6配成，酸洗时间为30分钟。

焊接设备为德国IGM公司制造的EBOCAM KS55．G150．CNC型真空电

子束焊接机。



按表2—1把Ti3Al和TCll进行对焊。其中焊接参数见表2—2

表2-1、焊接原件号

Ti3AI TCll Ti，Al TCll
序号 序号

原件 原件 原1，1。 原件

l 1 5．1 18．5 5 】8 7 19，9

2 1 5．1 18．5 6 18．7 19．9

3 16．8 18．5 7 25．5 26．3

4 18．7 18 5 8 25．5 26．3

表2—2真空电子束焊接参数

I≥矿—是廷 巾20 击26 由35

电压(kv) 8 8 8

聚焦电(mA) 150 150 150

焊接电(mA) 2064 2074 2094

焊接速(mm／s) 10 12 25

1．2．3热模锻压缩

为了满足热模或等温锻造的表面要求，热模或等温锻造前应对Ti3A1和

TCl 1合金的焊接件进行酸洗。酸洗溶液由HF酸、HN03酸和水，按体积

LL(o．5．1)：3：6配成，酸洗时间为30分钟。

金属在锻造前的加热是锻造生产过程中的重要环节，对锻造工序和锻件

质量都有直接的影响。为了保证加热质量，必须正确选择加热方法和严格执

行加热规范。加热炉采用温度控制仪KSW．4d．1 l控制的电阻炉。

因Ti3A1和钛合金的变形抗力大，导热性和流动性差，受模具激冷后，

锻件表层温度下降很快，用普通锻造方法，锻件组织性能难于保证。热模或

等温锻造是一种先进的成形加工工艺，它可以使钛合金等难变形材料在相对

恒定的变形温度下，以极低的变形速率，一次成形较大变形量而不会开裂而

且组织性能好。



——————————垒耋二型型鳖鳖型蜜—————————一

热模锻在3 1 500kN四柱液压机上进行，型号为YA32．3 1 5，活动横梁以

2mm／s速度运行。

表2-3热模锻压缩后试件尺寸

试件 尺寸(高×长×宽) 变形率￡(％)

l (原件) O

2 1 1．92×78×20 21

3 11 90×81X 54(20) 29．2

4 11．94×74．5x23 36．1

5 12．7×81．7×23．3 32

6 12．5×75．4×24．2 33．2

7 13．1×80．8×38．7 48，6

8 12．8×88．2×35(421 49．8

9 12．7×79．2×38．5(40) 50．2

锻前，变形坯料先在150。C左右烘烤10分钟，出炉后，涂以FR21玻璃

润滑剂。热模锻用模具为自制，模具加热温度为(711+23)℃，锻造温度

970℃，将焊好的不同直径的棒材侧压至表2—3所示尺寸。试验时采用

UJ36型电子电位差计和热电偶测量试件和模具的加热温度。锻后，试样经

吹砂、去除玻璃润滑剂。

1．2．4锻件的热处理工艺：

热处理之前，把锻好的1—9号件一分为二，将其分为两组。按不同的热

处理方案进行热处理。热处理设备为箱式电阻炉。由于双合金试棒由两种不

同的材料组成，o 2／o 2+B、o+B／B转变温度点不同，Ti3Al基合金的固溶

温度一般为1010℃左右，而TCll的a+6／B转变温度一般为1000℃左

右。根据北京航空材料研究院对Ti3Al基合金的热处理工艺p5j进行研究，该

合金经980—1010。C，lh，空冷固溶处理，随后815℃，lh，空冷+700℃，

8h，空冷失效后，呈现双态组织(等轴初生o 2+B转变组织)，对应的综合

性能良好。并考虑到照顾TCll合金，为此拟定了两种不同的热处理制度。

热处理方案为：I、815。C／lh，AC+700。C／8h，AC II、680℃／12h，AC



2理化测试内容及方法：

热处理后进行酸洗、清除氧化皮，并从其中1、2、3到6、7到9实验

件中各抽取一个锻件，作为电子探针及金相试片，进行金相组织检查，其余

锻件加工成巾38X44非标准试样作室温和600。C瞬时拉伸力学性能测试。

2．1理化测试内容：

试样的理化测试项目、试验条件及试验内容列于表2—4。

2．2理化测试方法

(1)室温拉伸

按HB5143--80《金属室温拉伸试验方法》在ENST一1 196拉伸试验机

上进行室温拉伸试验。试样简图见图2—1。其中d。=3，M=8，L=44。

表2—4试样锻件理化测试项目

热处理
变形情况 拉伸试样编号

电子探针及金相

制度 序号 变形程度(％) 试片编号
高温拉伸 室温拉伸

I l 29．2，36．32， C号 5，7号 1，3号

33．2

2 48．6，49 8， A号 9，13号 1l号

50．2

3 21 15，16号

II 1 29．2。 36．1， B号 2,4号 6，8号

32，33．2

2 48．6，49．8， D号 12，14号 10号

50．2

3 21

原棒料 F号

(2)高温拉伸



高温拉伸试验在ENST一1 196拉伸试验机上进行，按HB5195—81《金属

高温拉仲试验方法》进行测试，高温拉伸试样简图见图2—1。

(3)硬度试验

分别测定两种热处理工艺和直接对焊未经变形和热处理试样的显微硬

度，测试是从焊缝一侧开始，经焊缝到另一侧，以得到不同工艺下焊接接头

的硬度分布规律。

图2—1室温拉伸试样简图

(4)、金相观察

从原件、I、II号热处理试样以及高温拉伸、室温拉伸试验件上切取金

相试样，用腐蚀剂(成分为：HF：HN03：H20=(O．5一1)：3：6)腐蚀，在MM5型

显微镜下对焊接区、热影响区的晶粒大小、形态、母材组织以及拉伸试验的

断口进行观察并照相。

(5)、SEM观察

在AMRAY．1000B扫描电镜上，对室温和600。C瞬时拉伸试样的断口进

行SEM观察和照相，得到试件的断口的金相组织照片。

(6)、电子探针观察：

在EPM--870型ShiMadzu公司生产的电子探针机上，对焊接件纵向截

面的合金元素扩散进行观察和照相。分别得到焊接件在不同工艺下合金元素

的扩散规律。
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第三章双合金试验结果和分析

显微硬度测试结果与分析

合金的显微硬度与合金显微组织的状态、合金的晶粒大小、以及相的组

成等因素密切相关。在试件上，取一条穿过焊缝热影响区、焊缝区和基体的

直线进行硬度测试。以焊缝中心为准，从TAC．1B基体开始每lmm打一次硬

度值，测的各点的硬度值。

1．1原棒材焊合后焊缝区显微硬度的结果与分析

TAC。1B、TCl 1合金供应棒材(以下简称原材)焊接后焊缝区显微硬度

变化见表3．1．1和图3-l一1。

由图3．1．1可以看到两种供应棒材经真空电子束焊接后，焊缝处显微硬度

波动较大，两种母材热影响区硬度也有较大差异，TAC-1B端的硬度高于

TCl 1端基体的硬度，并且硬度值从TCl 1端沿连续曲线逐渐升高，而且TAC一

1B端热影响区硬度波动大(达36．5kgf]nun)，7000“m处合金的硬度最高，

下一点硬度值又明显下降。可能是测试显微硬度时，在7000 u m处侧头压点

落在第二相粒子或位错区，第二相的硬度高于基体硬度，位错区位错密度

高，畸变能增加，合金的显微硬度值升高，因此该点的硬度高，在测试下一

个点的显微硬度时，侧头压点刚好在空洞处或晶内，使得该点的硬度下降。

从总体上看，可能是由于TAC．1B合金Al元素浓度比TCll高很多，焊接

时，Al元素会从TAC一1B端向TCl l端扩散，由于Al是形成TAC．1B金属间

化合物相的元素，所以TAC．1B端显微硬度高于TCll端，而且由于焊缝区元

素的扩散，使得供应棒材焊合件硬度从TAC．1B端向TCl l端连续降低。

表3-1-l TAC·1B--TCl l供应棒材焊接件显微硬度值

Y(¨m) 0．0 1000．0 2000．0 3000．0 4000．0

HV(kgf／mm) 349．6 352．5 375．2 385．5 392．5

Y(“m) 5000．0 6000．0 7000．0 8000．0 9000．0

HV(kgf／mm) 389．2 382．2 415．1 378．6 403．5
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图3—1一l原供应棒材焊接件焊缝区从TCll侧：§IJTAC一1B侧显微硬度的变化

焊缝区显微硬度的这一变化，可以用焊缝区焊接后合金化元素的变化和

显微组织状态加以解释。

供应棒材焊接件焊合区电子探针照片如图3—1—2，其中图3一l一2的右侧为

TCll端，左侧为TAC．1B基体，中间为焊缝区，由图可以看到，AI、Nb元

素含量从TAC．IB基体到TCl 1端急剧降低，Mo元素含量变化不大，而V元

素含量从TCl l侧到TAC．1B基体几乎没有变化。由于AI、Nb元素是TAC一

1B合金的强化相，可以形成o 2相，起到强化合金的作用。又由于TAC一1B合

金的A1含量大大高于TCll合金，所以TAC．1B端的显微硬度明显高于TCll

端合金的显微硬度。这与上述分析结果完全一致。

图3．】-2两种母材焊接后电子探针
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合金的显微组织对合金硬度的影响较为显著，在不同的温度和热处理制

度下会得到不同的组织，相应的也就得到了不同的性能。钛合金中显微组织

特别是n相含量以及n相的形貌对合金的机械性能有较大影响。而且焊接参

数、焊接环境介质、焊后凝固条件都会影响合金最后的组织变化和显微硬度

变化。图3—1—3 a、b、c、d为原材料焊接后TCll侧、焊缝区和TAC一1B侧基

体区以及供应TAC．1B巾36mm棒材高倍组织。

(a)400 x

(c)400x

(b)200×

(d)100×

图3-1．3原焊接试样焊缝区的显微组织区

a、TCll端热影响区 b、焊缝中心区

c、TAC．1B端基体d、供应的TAC-IB棒材

由图3-1．3d可见，TAC．1B棒材是由不均匀的、大小不同得白色球状o 2

相和黑色0相组成，a 2相分布不均匀，这可能是原材在开坯时，不同n 2相

析出存在时间差，使n 2相的形核、长大时间和速度不同引起的，这与TAC一

1B合金端硬度值波动大，最高达到400 kgf／mm相一致。从图3-1-3可见，供

应棒材直接焊接的双合金的焊缝组织，焊缝N的--gg分分界明显，而且从a图
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中可以看到，细小的短针状a 2相，弥撒分布、相互交织，形成细密的网篮组

织，可能是焊接前预处理有效地细化了晶粒，焊接时的熔化热不足以使该区

域的温度高到a 2相再结晶长大。从3一1．3(b)中可以的看到，焊缝区左右变

化很明显，TCll边组织和TAC—lB边组织相比，TCll边针状组织较TAC一1B

边粗，而且TCll边组织中a相呈条状且随机分布，而且该区a条明显粗大一

些，主要是由于焊接过程中靠近焊缝处的温度一般较高，使TCl l合金组织中

B相增加，阻碍晶粒长大的第二相(主要是a相)粒子减少，晶粒长大的阻

力降低，因而该区的晶粒长大明显；从图3．1—3(c)中可以看到，在TAC．1B

边晶界清晰，a 2相在晶界上连续分布，粗大的晶粒主要是焊接熔化的金属在

凝固时形成，后面又没有进行变形，使大的晶粒保留于焊接件中。大的凝固

颗粒的存在可以显著提高合金的显微硬度，弥散析出的第二相粒子也为合金

的硬度作出贡献。所以TAC．1B端热影响区显微硬度波动高于TCl 1端热影响

区显微硬度的波动程度。

由以上分析可以得出，两种供应棒材真空电子束焊接后，在高温下熔

化、以及随后的凝固过程中，合金化元素发生扩散，而且焊缝区合金成为铸

态组织，在焊缝中，tb有较大的凝固颗粒存在，并在TAC．1B侧有第二相颗粒

析出，使得焊缝区的硬度高于两种合金基体硬度，而且TAC．1B侧热影响区

硬度高于TCl 1合金侧硬度。

1．2相同热处理制度、不同变形程度合金焊缝区显微硬度分析。

合金的热处理制度和变形程度与合金的显微硬度密切相关。为了减少各

向异性，当合金变形时，必须有足够的变形程度。变形程度和热处理制度对

钛合金晶粒度的影响经实验研究表明，变形程度在lO％范围内，合金的晶粒

度非常粗大，变形程度超过上述范围，晶粒细小，而且在一定范围内，变形

程度越大，B晶粒及晶界n(或a 2相)的破碎程度加大，晶粒越细，晶内。

相(或o 2相)越呈弥撒、混乱状分布，晶界Ct相(或a 2相)由连续变为断

续的链状，当变形程度超过85％以后，由于发生聚集再结晶，合金的晶粒度

粗大。不同的变形程度对合金的组织状态和性能有～定的影响，而且合金的

相组成以及晶粒度的大小影响合金的硬度值。随变形程度的增加，合金的晶

粒度减少，其强度和硬度提高。因为，晶粒度越小，晶界面面积越大，合金

晶界能越高，则合金的硬度值较大；相反晶粒度大时，合金的显微硬度较

小。



表3-1—2、图3一l一4为焊接后经815。C／lh，AC+700。C／8h，AC热处理后，

经50％、30％变形程度变形和未经任何处理的直接对焊件的显微硬度数据及

对比曲线。

表3-1．2不同变形程度、相同热处理制度(I)焊接件显微硬度数据

Y(uml 0．0 1000．0 2000．0 3000 0 4000．0 5000．0

硬 50％ 385 5 358 7 359．0 385．5 355 7 357 0

度 30％ 344．0 338 2 34l 1 362．5 365 7 369．O

O％ 349．6 352．5 375．2 385．5 392．5 389 2

Y(“m) 6000．0 7000 0 8000．0 9000．0 10000．0

硬 50％ 372．0 352．6 385．7 352．6 374 7

度 30％ 359．3 324．3 329．8 344．0 313．7

O％ 382．2 415．f 378．6 403．5 349．6
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图3-1．4变形程度对焊接件焊缝区从TCI 1侧到TAC．IB侧的硬度影响曲线

由显微硬度图3．1—4可知，该双合金焊接件以焊缝为中心，变形程度50％

时，接头硬度波动不大，焊缝处、热影响区的硬度差别较小一些，在355到

385 kgf／mm之间变化，只是TAC．IB、TCl 1两侧热影响区硬度，略高于焊缝

硬度。而变形程度30％时，焊缝区硬度比较高，两端硬度比较低。变形程度

50％的试样和变形程度30％的相比较，焊缝处硬度值基本相同，其余对应各

30



点处，变形程度50％试件硬鹰值都甍高一些，与直接对焊件对比，露接对烨

件焊缝处硬度值高于变形后焊缝处的显微硬度值。或接对焊件在真空电子柬

焊接时，焊接件舜缝楚静温度高予转变溢夜，冷却盾浮缝缀织交为铸态缀

织，晶粒粗大、晶界位错、晶格畸变等缺陷较多，使焊缝处的显微硬度较

高。舍金经熬模锻造嚣，在热与力懿佟嗣下发生塑蕊变形著发生孬结晶，馁

铸态组织中大的D晶粒及n相破碎、缺陷减少，缺陷能降低，合金的硬度又

有矮降低。怨遽变形程度豹壤翔，§鑫粒及a楣款酸磅程瘦糖大，使零合金

的晶粒度减少，且呈均匀、弥散分布，晶界面积增加，使得合金晶界能掇

亳，合金的磺度提高。在变形度50％试样中，焊缝隧硬度变化较小，可能怒

由于长时间的热处理，合金元素有足够的时间扩散，使得两种合金元素在霹

缝区达到近似动态平衡，也可能是合金在大的变形度下，发生动态再结晶和

恢复，使焊合区的加工硬亿褥到消除，所以绰缝区鼹徽硬魔值的滚动较小。

显微组织细化，晶粒大小均匀化，也会使焊缝区显微硬度变化较小。

强3一l，5是经稳阊热楚疆翎度，不嗣交影程凌瓣合金爆缝楚豹奄子探镑

照片，其中a、b图的左侧为TCll合金，右侧为TAC一1B合愈。

(幻 掰)

盈3，1-5担网热姓理制度(I)、不同变蟛程度合鑫焊缝处电子探针圈

a：变相程度30％ b：变相程度50％

台金亿元素韵含藿砖合金酶佳能奄一定豹强纯俸麓，麸褥影确台金筑缀织

和性能。供应棒材赢接对焊的焊接件焊缝处台金化元素AI、Nb从TAC一1B侧

裂TCll合金铡发黛突然变纯，露麸这组辫孛可以看到，变形驰疆秘试撵麸

TAC。1B基体到TCl l合金糖体，AI、Nb元素的含嫩变化越势大致相同，都是

缓慢下降。在两秘交澎程度下，焊缝区周嗣Mo元索含量鏊本不变。V的含量



从TCll端到TAC．1B端逐渐下降，在焊缝处显微硬度值也基本相同。合金中

a相(或o 2相)的含量、形貌对合金的机械性能有重要影响，从两种变形程

度的电子探针照片上也可以看到，50％变形程度下，TAC一1B端析出有弥散的

o 2相和第二相质点；而30％变形程度下析出的a 2相和第二相质点较少。由于

经50％变形试样，变形程度较大，合金在高温下发生动态再结晶，而且由于变

形量大，晶格畸变大，位错塞积增多，动态再结晶成核点较多，产生新晶粒的

数量较多。新晶粒多，晶界面积就大，因此合金的显微硬度升高。总体上看，

焊接时两种试样焊缝区中的合金元素扩散规律基本相同，而经50％变形的试样

中有d，相和第二相颗粒的析出，因此该试样焊缝处的显微硬度略高于30％变

形程度试样的显微硬度。

图3．1—6为相同热处理制度(I)、不同变形程度试样焊缝处的显微组

织。由图3—1—6可以看到，总体上两种变形度下，合金焊缝处的组织大体相

同。TCl l侧有条状n相，并呈网篮状形态，而TAC一1BI侧有弥撒的小颗粒状

q：相，晶粒较小；在焊缝中心区，变形程度为30％的试样，焊缝较窄，这可

能是焊接电流小造成的，焊缝区有组织过渡带存在，且较窄，过渡比较突

然，而变形程度为50％的试样，焊缝较宽，在焊缝区，组织过渡不象变形程

度为30％的那样明显。从图中还可以看到，经相同的热处理制度热处理后，

TCll侧都是由条状n组成，但50％大变形量的组织中n条尺寸较小，变形程

度30％的组织中n条尺寸较大，而且在变形程度为50％的试样焊缝处及靠近

左边TAC—lB侧可以看到许多小的白色亮点，象银河系中的星星，若隐若

现，而变形度30％的试样中，看不到此类亮点，这可能归因于大变形量加工

使母相中的晶格畸变大，位错塞积等缺陷增多，再结晶成核点较多，造成加

工后空冷时a均匀形核点增多，而且使原有a条变得细小。因此由两种合金

焊接起来的试样焊缝处的显微硬度值比较(见表3．1—2中数据)可见，经50％

变形的试样，显微硬度波动明显小些，最低最高相差只有32．9 kgf／mm，而经

30％变形的试样，最低最高相差达55．3 kgf／mm，其值也全面偏低。由此可

见，变形度50％的合金元素扩散充分，a 2相细小、均匀，o 2析出也较充分

一些，这说明变形程度大对a 2相析出有一定的作用。在两种试样硬度曲线上

可以看到，有些点的硬度值急剧变化，这可能是由于该硬度点落在合金的第

-N质点或杂质上所致。

由以上分析可以得出，供应棒材直接对焊的焊接试件与经变形后的试样

相比，原材焊接件焊缝处的显微硬度值最大，变形后焊缝处显微硬度有所将

低，但随变形程度的提高，焊缝区晶粒度减小以及a 2相的析出，合金的显微

硬度又有所增加。



(b)

圈3-1．6相同热楚疆锱(1)、不同变形程度试撵海缝懿援徽缀织

a：变形程度30％ b：变形程度50％

a鬟左边TCtI，右边TAC一1B b图左边TAC．1B，右边TCIl

1．3相同变形程度、不阏热处理制度下焊合区显缴硬度分析

钛合金坯料在变形后，处于严羹的加工硬化状态，其组织保留商迎晶

界、位错堆积等晶体缺陷。在加热时，由予回复与蒋结鑫的作用，使内应力

消除，亚晶界、位锚减少，合金的爨性增大。而且随加热温度的提商，保温

对闯酌延长，合金蠢裙的形簸、尺寸，浓度将发玺交亿。在n+§稳送合理逸

择热处理加热温度，可控制n、n。、§相相对含量，满足☆金不同性能的隳

隶。毽魏制定正确鹣热楚理剿疫是缮到合金簸终援良性毙懿荚键。

此次试骏采用围溶加时效处理和赢接时效的两种热处理制度。围溶处理

不毽霹戳控铡a，体积分数、§基体豹成分，时效过程中次生a、n。相(a

。)的体积分数，还W控制B晶粒的樽结晶稔度，圆溶处理麓目的怒为了得到

均匀葶玎所需要的基体成分和柳生n、n。楣(n，)的体积分数。直接时效是谯

基体保持变形组织和高密度箍体缺陷的条件下，通过析出a。相进行强纯的热

处理工艺。

表3-1-3、图3-1—7为改锻遥豹捧聿季焊接终经交形稷凌3G％，815℃

／lh，AC+700℃／8h，AC和680℃／12h，AC两种热处理制度(I)、(II)处

理露靛显徽硬褒数爨及交纯麴线。幽銎3一l一?显徽硬度整线萄班番刭，嚣秘

材料经真空电子束焊接、热模变形和不同热处理制度处理艏，经热处理制度

l{处理豹合金焊缝隧硬度鹳最高于缝热处璎剁度i处理的食金豹磺度，经热

处理制度Il处理的试样最高硬度达444．0kgf／mm，丽经熟处理制度l处理的试

样只有369．0kgf／mm，相差达75kgf／mm。但经两种热处理制度处理的合金焊



缝区硬度变化规律基本相同，都在焊缝处硬度变化较大，从TAC 1B侧到热影

响区再到焊缝中心，合金硬度逐渐增加，在焊缝中心达到最大值，从焊缝中

一心到TCll侧热影响区硬度下降，而且TAC一1B端热影响区的硬度远高于TCll

端合金的硬度值。总体上，经热处理制度II处理的合金焊缝区硬度高于经热

处理制度I处理的合金的硬度。

两种方法处理的焊接件，焊缝处硬度的这一变化，可以用焊缝区合金的

显微组织和电子探针中合金元素的变化得到解释。

焊缝区合金元素的含量随热处理制度的不同，呈现不同的变化趋势，从

而使焊缝处合金化元素含量产生变化，合金化元素的含量对合金的性能又有

一定的强化、软化等作用，从而影响合金的组织和性能。

表3-1．4原焊接件经30％变形度程变性、热处理制度I、II处理后显微硬度化

泌 HV(kgf／m) HV(kgf／m) 泌 HV(kgf／m) HV(kgf／m)

I II I 11

0 0(Ti3A11 344．0 326．6 5000．0 369．0 431．2

1000．0 338．2 326．8 6000．0 359．3 444．0

2000．0 341．1 359．0 7000．0 324．3 444．0

3000．0 362．5 389．2 8000．0 329．8 411．1

4000．0 365．7 403．7 9000．0 344．0 407．3

20口a ●D口D ‘叫D 20口D ，D叩口

Y(u m)

图3—1—7原焊件经30％变形后，热处理制度对焊缝区TCll侧i．I]TAC～IB侧硬度的影响

a：热处理制度II b：热处理制度I
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两种热处理工艺处理的焊接件，焊缝处硬度的这一变化，可以用焊缝区

合金的显微组织和电子探针中合金元素的变化得到解释。

焊缝区合金元素的含量随热处理制度的不同，呈现不同的变化趋势，从

而使焊缝处合金化元素含量产生变化，合金化元素的含量对合金的性能又有

一定的强化、软化等作用，从而影响合金的组织和性能。

图3-1—8为经30％变形程度变形、不同热处理制度处理后的试样焊缝区合

金化元素变化图。图3．1．8(a)的右边为TCll合金热影响区，左边为TAC．

1B合金热影响区，由图(a)可以看到，焊缝两边AI、Mo元素含量几乎相

同，而V、Nb元素含量从左向右有不同程度的减少，Nb元素含量减少程度

较大，TAC．1B合金中Nb元素含量高于TCI l合金，Nb元素从高浓度向低浓

度区扩散。TCI l端有方向一致、大小不等的条状n相存在，而且Q条长度不

一，可能是TCl 1合金在大的变形程度下，合金的晶粒沿变形方向拉长，在温

度和变形的双重作用，使Q相沿变形方向析出，由于在12小时的时效处理过

程中晶核的形成与长大随时间延长而有所变化，开始时晶核形核较慢，但形

核长大的时间较长，后来形核速度增大，使形核长大的时间缩短，由于晶核

形核和长大存在时间差，因此晶核的大小、长短不同，最终热处理组织中有

不同长度的针状a存在。TAC．1B基合金中的A1、Nb元素的含量远远高于

TCl 1合金，焊缝处A1元素含量趋于相同，主要是在大的变形程度和固溶加

时效处理制度下，焊缝处元素经长时间的扩散，几乎达到一种动态平衡。而

图3-1_8(b)图右侧为TAC一1B合金，左侧为TCI 1合金，两个试样TAC一1B

合金基体端A1、Mo元素的含量相同，经变形和不同热处理制度处理后，从

TAC一1B基体到TCI 1合金基体AI、Nb元素的含量是逐渐降低的，但降幅大

小不一样，经6800C／12h，AC处理后，AI、Nb扩散曲线明显平缓一些。在

TCll侧和焊缝区两侧，Mo元素基本平衡，v元素由815℃／lh，AC+700℃

／Sh，AC处理时的下坡扩散改变为6800C／12h，AC的上坡扩散，焊缝区的V含量

反而高于TCll合金侧。形成这种现象可能是元素化学位和弹性应力场综合作

用的结果，合金中能量的不均衡，使合金元素从能量高的地方向能量低的地

方移动。合金化元素越多，可能形成的a 2相越多，a 2相为合金的强化相，

随n 2相含量增加、n 2相细化程度提高，合金的硬度明显提高。从焊缝处合

金化元素的变化可以得知，经直接时效处理的试样焊缝处合金化元素含量较

多，而且由两种试样组织中o z相的含量和形貌看，试样经直接时效处理后焊

缝区中的析出a 2相明显比固溶加时效处理后的细小，因此直接时效处理试样

焊缝处的硬度高于固溶加时效热处理的试样的显微硬度。由焊缝区合金化元

素变化分析得到合金的硬度变化与测得的硬度变化趋势相～致。



第三章双合金试验结果及分析

上面所述的热影响区和熔合区的硬度分布与加热冷却过程中13相的冷却

转变和焊缝区的凝固特点也有重大关系。已有的研究表明I“，焊缝中心在快速

冷却过程中，13相发生了有序化转变，抑制了13向o 2的转变而生成单相稍软

的13组织，但焊缝中心由于焊接温度较高，从而输入能较高，这两种因素同

时影响焊缝中心显微硬度。而热影响区存在较大的温度梯度，靠近焊缝熔化

区，温度高，在跨越B—a 2+B转变温度区时，B相分解为针状的密排六方

相。这种针状组织具有较高的位错密度并有孪晶出现，并且dj于这种针状组

织的出现，造成大量的相界面，使热影响区的硬化效果显著。另外，由于临

近焊缝边界处的小段区域内实际上处于固液两相共存状态，为半熔合区，晶

界的局部熔化限制了晶粒长大，B晶粒的重结晶过程也使此处的晶粒得到细

化，晶粒的细化作用对此处的硬度增加也起一定的作用。

(b)

图3．1．8经30％变形、不同热处理制度处理的试样焊缝区合金元素变化

a 680℃，12h，AC b 815℃／lh，AC+700℃／Sh，AC

图3．1—9为相同变形程度(30％)、不同热处理制度处理后合金焊缝区

显微组织。由图3-1—9(a)可以看到，经两种热处理制度后合金焊缝处显微组

织基本相同，只是焊缝中心稍有差别，试样经680℃／12h，AC热处理后，在两

种合金结合处的焊缝中心组织均匀，在焊缝区有细小的针状、球状n 2相，含

量较少。接头处在焊接时熔化，合金成分要达到一个新的平衡，但由于凝固

过程短，AI、Nb元素没有充分的时间扩散(见图3．1—6(a))，在其后加热至970

℃锻造过程中，TAC．1B合金侧仍处于a 2+口两相区，但TCl l合金这时却接

近相转变温度，部分a相溶入基体，由于晶格改建需要两个条件，一是要有

一定的成分浓度，二是要有足够的能量，这时AI、Nb元素不断从TAC．IB侧

扩散过来，为焊缝区提供了成分浓度，总有某些局部成分浓度达到改建所需



的浓度，便形成了少量的n 2相。在这个过程中，在焊缝区，TAC一1B不断扩

大区域，而TCll的Ct+13区不断缩小。其后处理时加热到680*C后，由于保

温时间长达12小时，会有较少的一部分a 2相析出，但数量不会增加太多。

合金化元素在锻造和时效热处理长时间保温中有足够的时问自扩散使焊缝区

合金化元素达到一定浓度，但由于温度低，晶格改建的能量不足，仍不能使

n z相增加。在该试样的显微组织中可以看到有一些针状a：束，这可能是在

锻造变形时，原来组织中的o 2相没有被拉长破碎，保留了下来，或是熔化影

Ⅱ向区TCll合金侧形成的网篮组织中的条状Ⅱ晶格上不断有AI、Nb元素占

据，而V、Mo等元素扩散走，使条状a断开或变细小。这种针状Ⅱ2(或a)

组织和球状a 2(或n)组织具有较高的位错密度和大量的相界，使得该试样

焊合区硬度显著提高，而且由于该试样合金焊缝处合金化程度较高、a或。2

条较细、较小、这些都有利于提高焊缝处合金的显微硬度。由图3-1．9(b)可

见，试样经热模锻造和固溶加时效热处理后，焊缝中心两边组织明显不同，

TCl1侧热影响区在焊接时温度高于。一B转变温度，形成粗大的D晶粒，在

随后的锻造和热处理冷却中，沿晶界和晶内析出n条，形成为均匀、混乱且

编织良好的典型网篮组织，在长时间高温和冷却过程中，细小的n条组织逐

渐长大；该试样焊缝中心有明显的过渡区，焊缝右侧晶粒较小，有球状n 2相

存在。焊缝中心组织的显著变化符合该区合金化元素扩散变化结果。图3-1—9

中，c、d为焊缝两侧热影响区的组织状态，TCll侧热影响区组织细小，为细

小的针状Q条状组织；TAC．1B端热影响区中有较薄、较模糊的晶界，且细小

的a z相在晶界和晶内均匀分布，这会提高合金的显微硬度。因此该试样

TAC．1B侧热影响区硬度值高于TCl 1侧热影响区硬度。元素的扩散和a 2相析

出的双重作用使得直接时效处理试样焊缝处硬度偏高，这完全符合合金硬度

的实际变化。

(a)焊缝中心200× (b)焊缝中心200×
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(c)焊缝中心400× (d)Ti3AI端热影响区400×

图3一1．9相同变形程度(30％)、不同热处理制度焊缝区显微组织

a、c、d：680℃／】2h，AC热处理制度b、C、d：引5"C／1h，AC+700。C／8h，AC

由上面的分析得到，变形过的合金经680。C，12h时效处理后焊缝硬度高于

经815℃／lh，AC+700。C／8h，AC处理的，主要是由于680℃，12h时效处理的

试样，保留的晶格畸变大，加上保温时间长，元素扩散充分，a 2相析出的尺

寸较小所致。

上面得到的结果也与经50％变形程度和经不同热处理制度处理后的试样结

果类似，焊缝区硬度变化趋势是相同的。表3-1—4、图3-1—10为经50％变形、

不同热处理制度处理后，焊缝区从TAC—IB侧到TCI 1侧显微硬度数据及比较

曲线。由该图可以看到，合金经6804C，12h时效处理后焊缝硬度略低于经815

℃／lh，AC+700℃／Sh，AC处理过的。

口 zO口口 ●口0a E口0D B口aa 'O∞口

Y(um)

图3一I-10合金经50％变形后·不同热处理制度对焊缝区显微硬度的影响曲线

a：815℃／lh，AC+700℃／8h，AC b：680。C／12h，AC
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表3-1—4合金经50％变形、不同热处理制度后焊缝区显微硬度数据

7泌 HV(kgf／m) HV(kgf／m) 潦 HV(kgf／m) HV(kgf／m)

I II I II

O 0(Ti3A1) 385 5 343 7 5000．0 375．0 335 1

1000．0 358．7 343．4 6000 0 372．0 332 2

2000．0 359 0 346 7 7000 0 352．6 316．2

3000，0 385．5 381 8 8000．0 385．7 335 1

4000．0 355．7 368．5 9000 0 352．6 359．0

图3-1—11(a)的右边为TCll合金影响区，左边为TAC一1B合金影响区，由

图(a)可以看到，焊缝两边Al、Mo元素含量几乎相同，而V、Mo元素含量

从左向右有不同程度的减少，V元素含量减少程度较大。TCl 2端有方向一致、

大小不等的条状n相存在。而b图右侧为TAC一1B合金，左侧为Tcll合金，

两种试样TAC—lB基体端A1、Mo元素的含量大致相同。从图中还可以看到，

两种试样中，从TAC一1B基体到TCll合金基体A1、Nb元素的含量是逐渐降低

的，但降幅大小稍有不同，经815℃／lh，AC+700℃／8h，AC热处理后，Al、Nb

扩散曲线明显平缓一些，而经680℃／12h，Ac热处理的试样，焊缝区Al、Nb

扩散曲线曲率较大，说明了经热处理制度I处理的试样合金化元素扩散的充

分，为焊缝区和TCll热影响区q：相的生成提供了浓度成分，使在焊缝区和

TCll热影响区有可能析出a：相。而且从图中比较可见，有些针状a相变成球

状a相(或n：相)由于n：相相的硬度高，会引起该试样的硬度升高。因此从

电子探针照片上可以大致判断出，合金经热处理制度I处理的试样比经热处理

制度II处理过的试样焊缝区显微硬度高。

(a) I (b)II

图3-】-1 l焊接件经50％变形、不同热处理制度后焊缝区合金化元素变化

I、815℃11h，AC+700℃／8h，AC II、680℃／12h，AC



合金的组织状态与合金表面显微硬度密切相关。图3-1。12(a和b)为双合金

经热处理制度I处理后，试件焊缝周围热影响区的微观组织。

(a)200×

(c)200X

(b)400×

@400×

图3．1．12焊接件经50％、不同热处理制度处理后焊缝处组织状态

(a)、处理I TAC-IB侧热影响区 (b)、热处理I焊缝中心

(c)、热处理IITAC-IB侧热影响区(d)、热处理II焊缝中心

从图a中TAC．IB侧热影响区可以明显看到，与供应棒材焊接件该侧合金

组织相比，粗大的六角形晶界变得模糊，而且靠近焊缝中心，晶界逐渐消失，

主要是由于热模锻造产生了大的变形，原来较大的晶粒被拉长、破碎，使晶粒

变细，晶界变薄，并变得模糊。从图3．1．12b可以看到，焊缝线两侧组织明显

不同，TAC．IB侧鼎粒较小，并有细小o 2相弥散析出，靠近TCll侧基本由条

状的Ⅱ相交错构成，使整个组织呈网篮组织。图3．1．12d中a相条比b中a相

的更细更长，而且TAC．1B侧还有少量不连续的较清晰的晶界存在。Q相的形

态大小对合金的硬度有重要影响，o相越细越长，说明合金的恢复时间越少，

释放的能量越少，由于大量的晶界能使合金的硬度升高。而且由于清晰晶界的

存在也会提高合金焊缝区的显微硬度。从经两种不同热处理制度合金焊缝处组

织状态图中可以分析出，合金经50％变形、680℃／12h，AC热处理后焊缝区显



微硬度值较高。这与合金经30％变形程度变形，不同热处理制度处理后，得到

的浮缝处显徽硬度交亿结采福反。这可畿由予680℃／12h，AC热整璎楚理麓试

样在焊接时，焊接电流密度较高，输入的能撼较高，在冷却时不能充分释放出

多余敬钱量，搜溽缝送残荛铸态霆缀，经大变形量变影耪12h热处理螽，也不

能破除原来大的铸态组织，使合金的硬度升高。所以，在试样中应严格控制试

验参数，才熊使试验羹准确。

2 TAC．1B--TCll双合金电子束焊接性能试验结果与分析

焊接是建造不同用途复杂结构的最常用和最有效的连接方式之一。焊接接

头的程麓取凌子其纯学裁分、裙成分激及海羧金疆在焊接热德琢霹发生豹超交

及组织转变铎因素。

镀逐毒黪秘瑾化学蛙麓，襞它在嵩温下，特裂愚熔融状态化学溅蛙大，在

加热到高于相转变温度时，晶粒容易长大，在焊接热熔化时钛合金的结构发生

改变褥导致艨性化合物相的生成，以此减少热影响联的尺寸烂然是褥剥的。为

了避免氢、氧、碳等有害杂璇一气体的玷污，在真空中焊撩，可以绦证焊接件

有高的塑性和韧性。

Ti3Al麓合金的洋接穗游题没蠢缀好酶解决，络亿浑接区鎏缝缀低，室溢

下易裂。已有的研究表明Ti3Al基合金即使在很高的应力水平下也几乎不出现

凝固袈纹稻渡纯裂纹，嚣合念抟诋塞遗塑狡辩缺日敏感牲搜英在焊接过程巾爨

于开裂，其中热影响区是最薄弱区域。为了研究焊接试样的性能必须结合合金

拉{枣颧曩形貔以及会金斡组织特{垂遂行分辑。拉{枣颧日可以刿颧裂纹的产生源

和裂纹的扩展方向，以及合金塑性的商低；驻微组织中晶粒大小以及形状特征

可以刿断合金的性黢。

2．1 原棒材焊合后拉伸性能的结果与分析

焊接件性能对后续工序及成品的性能有重要的影响。为了研究双合金连

接、变形工麓，未缀改锻懿强暴l金缓阕化会魏TAe—13(辔36mm)棒材鞠豫il

两相钛合金(中40mm)棒材，经电子束焊接后，室温拉伸性能结果见表3～2一

l，髑3-2一l。由表艇以看到，两种念金焊接后，室潺强度比TAC—lB合金低50

一55MPa，比TCll合金低47—52MPa，但屈服强度虽眈TAC-1B合金低

110MPa，但比TClI台金却离94MPa。室温拉伸延伸率与TAC～18合垒相当，而

断瑟收缩率{氐于TCll合金10．5一12％。

4
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表3-2—1原始Ti sAl台企、TCll合金棒材羊”双台金室温拉僻1性能数据

卜
拉伟经糍

6 b(MPa) 6
o 2(MPa) 5(％) Ⅵf％1

}TAC～IB 1010 870 9

j取合金 957 5 760 9．5 18．75

}TCII 1007 666 12 30

a强廉 b凝性

圈3—2—1鼹始TisAl、TCtl搏材秘载合金室瀑控镩性畿

众所周知，性能取决于组织，钛合众焊接时发生合众元素的重新分布以及

程豹转变，疑瑟链簸也发生稳瘦交弦。凌塑3-1-3藩撰癍捧麓璐接转辫缝羁萤

组织状态可见，焊接接头经腐蚀后宏观上可以籍到焊缝两侧两种合金之间有明

显的赛黻，疆热影响区鸟母耪之间戆分爨线不明显，鏊零上是均匀过渡，这是

由于焊接时熔化区及周围热影响区有足够的能爨，焊缝熔化区衾属在凝同时发

生重结鼹(图3-1—3c)o图3-1—3a为蜉缝TCll侧基体驰组织照片，出该图可

以看到，热对该区影响较小，n相呈针状；飙b圈弹缝中心缎织状态可以看

到，该隧由三种组织状态组成，TCll侧a条较糨大，中间黑色区为全B相，而

靠近}Ae—i8合金篌j有较多酌r,1。耩窭榻，为a。+叠两裰组织，该组织中懿d：

相细小均匀，而且越接近焊缝中心n z越粗大。主要是由于焊接时焊缝中心温

褒摄裹，又冷去器速凄较稷爨造袋。热影豌医冷鞠瓣逯囊梯疫大，霞锘爨疫毫，

形核率商，使得靠近焊缱区有足够的能黧发生形核长大；由全B组成的焊缝区

有较糖大的晶粒，晶雾瀵嚷、遮续，明湿为铸态缀织<躅C)。铸态缀缳中一



般有许多气孔、夹杂等缺陷，使得合金的室温拉伸强度增加，塑性下降。合金

在拉伸变形时，裂纹源产生于杂质、空洞、第二相粒子处，裂纹的扩展必须越

过大的晶粒，或沿晶界前进，由于晶界的存在阻碍了裂纹的发展，使合金的韧

性提高、塑性增加。因此，两种材料焊接，室温拉伸时，只有在强度低、塑性

较好的TCll合金侧和强度虽高一些，但延伸率低的TAC—IB合会侧断裂。合金

的塑性由合金中滑移系的多少和裂纹源周围塑性变形区域的大小等因素决定，

合金中滑移系越多，越容易产生塑性变形，即塑性变形能力强；裂纹周围塑性

变形区越大，裂纹越不易扩展，产生断裂的时间越长，合金越不易断裂，其塑

性越好。此结论可以结合原棒材焊接件的室温拉伸断口状态进行分析。不同的

材料、在不同的应力状态、不同的作用时间和温度以及不同的变形程度下，可

表现为断口形貌特征的具体差异，具体的分析断口形貌及各种因素的内在关系

借以揭示合金的断裂机理。

图3-2—2为原棒材焊接件焊缝区断口形貌，从断口微观形貌图上可以看

到，试样室温拉伸时塑性变形韧窝少，而且分布不均匀，断口边缘有很少的剪

切唇，并有河流状花样和明显的撕裂棱，在断面上还可以看到，有夹杂、气孔

等缺陷存在，在杂质周围可以看到裂纹扩展，此断口具有混合断裂的特征。从

断口的形貌特征可知，该试样的室温塑性一般，而强度较高。因为，韧窝的形

状、大小、深浅表明了合金塑性的高低，韧窝越多、越深合金的塑性越高；反

之，塑性越差。合金中夹杂、气孔等缺陷越多，组织越不均匀，位错运动的阻

力越大，裂纹越难以扩展，合金的强度越高。

a 30× b 1100×

图3-2．2原材焊接试样拉伸断口

合金化元素的含量也影响合金的强度、硬度和塑性，随固溶原子的增多，

合金的塑性变形抗力提高，表现为合金的强度、硬度不断增加，塑性、韧性不

断下降，其实质是溶质原子与位错的弹性交互作用阻碍了位错的运动。



第兰章鼹会金试验结巢赦分析

2．2变形程度对焊接件性能的影响

钛合会的锻造温度和变形程度对组织性能的影响尤为显著，开坯和中问锻

造二[芝对最终妁组织性能虽有一定遮传性，键最后～次的锻造温度和变形程度

对组织性能具有决定性作用。变形程度与材料的成分、可锻性有关，在大多数

情况下，变形终了的温度高于再结晶温度，变形程度越大晶粒就越细。所以正

确的选择交形程度和变形温度可馥有效控镧黼粒度，觚丽控辅台金静毪麓。

为了研究不同的变形程度对合金组织和性能的影响，选择变形程度分别为

20％，30％，50％三缀，稳采蠲褶溺豹熬楚理工艺：815℃／lh，AC+700℃／8h，

AC；实测所得的机械性能数据见表3-2．2，表3．2．3，图3．2．3、图3．2．4为双

合金塞温和600℃裹瀑拉{枣强度、塑饯毙较爨。

袭3-2-2双合金焊接件经不阐变形程度变形后室温拉伸性能数据

l变形程度 窭温拉伸性能

I(％)
S(％) 譬《％)6 ro(MPa) 6 o,2(MPa)

20 1050 960 19 34

30 1060 890 lO 41

50 1030 905 9．5 3l

a．、强度 b、塑性

圈3-2～3 TAC．1B．TCI 1域合金浮接裁二经不嘲程度交形后室澡拽{孛变形性能比较捌



第三章双台金试验结果及分析

由图3—2—3可以看到，焊接件经不同程度变形，并经815℃／1h，AC+700℃

／8h，AC热处理后，该合金的室温强度、塑性发生了很大改变。经不同程度锻

造变形的焊接双合金件，比用两种原棒材直接焊接的试样的强度极限6。提高

90～100MPa、屈服极限6 o 2提高130--200MPa，变形程度30％时强度提高最

大，变形后室温延伸率稍有提高，而断面率llr提高1 1．5％--23％。20％变形程

度延伸率升幅最大，而断面率v是变形30％的试样提高最大。但600。C高温拉

伸时，合金的强度极限6 b和屈服极限6 o 2基本为同～水平。但合金的高温拉

伸塑性，变形程度50％的试样稍有提高。看来合金经不同程度的变形有利于提

高合金的室温塑性和强度，但不同变形程度对合金性能的影响不同，经20％变

形程度变形的试样室温拉伸性能较好，而经50％变形的试样高温拉伸塑性较

好，30％变形程度变形的试样高温拉伸强度较好。

表3—2．3 TbAI．TCl l双合金经不同变形程度变形后600。C拉伸性能

600℃拉伸性能

变形程度(％) 6 b(MPa) 6 o．2(MPa、 6(％) V(％)

30 620 545 15 6l

50 605 537．5 20 69

a、强度 b、望饪

图3．2．4 TAC一1B．TCl 1双合金经不同程度变形后高温拉伸性能比较

由图3．2．3、图3—2．4试样在高温、室温下的拉伸强度值可以看出，合金

的高温强度明显低于合金的室温强度，是因为～般合金的高温强度取决于晶粒



第三章双合金试验结果殷分析
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大小和原子间的结合力，随温殿的升高，晶粒大的试样中，缺陷较多的晶界面

顿夺，磊粒缨，l、翳试襻中螽器溪积大，缒羞藏予活动鼹壁增大，原子潮戆结合

力降低，扩散加剧，位错运动阻力减少，亚结构及空位迁移加快，因而合金蠕

变抗力降低，热强度下隧。

台金随变形程度掇高而商温塑性改善可以用合金焊缝区的组织和拉伸断

口形貌特征给予魍释。圈3-2．5为焊接件经相同热处理制度(815"C／lh，AC+700

℃／8h，AC)、不同程度变形后的显微组织。双惑体上看，交形程度50％时，靠

近焊缝TCll合金一侧。相较小、呈钟状、为细小的网篮组织，焊缝另一侧

TAC一18合金豹六角形螽赛交褥穰薄、模赣两氨不连续。变形穗度30％时，在

焊缝中心，有平行的针状a 2祭，此区位错密度高，层错能高，强度相应的得

窝提毫，焊缝嚣TAC。tB台金一铡六煞形晶爨爨援破叛，毽爨潺瘫可见，鑫爨

已变薄，离开焊缝区，o 2相由针状变成等轴状，在靠近TAC．IB合龛侧基本

枣a 2手§嚣袒缀缓缝或，其特，饪是在§转变组织灼基体上，分布着互不相连的

等轴状初生tl 2相，还有更细小的次生的球状n 2。这种n2+§两相组织，具有

较高的强度和凝性。赢湿(600℃)条件拉伸下，变形程度50％的试样中，焊

缝及周围韵网簸组织凳细小，网篮组织和双态组织静离温性能好于等辆组织，

因为晶内a条溜乱程度增加，使得裂纹扩展时霈要不断改变方向，从黼降低了

裂纹扩震速率，呈现爨较荮静塑性。藏着在两籀莲交形程瘦叠鼋增麴，潞粒破碎

程度增加，结晶核心增多，条状a区域减少，混乱程度增加，合金塑性将进一

步提高，兹冀灌注较褰。壹予|8蹇交形疆疫戆璞翅，会金在较藏应变速率交形

时，抑制了变形过程中的再结晶，这时合金中保留了爨多的位错和变形亚晶，

并且以较大毂变形程度变形对，合金巾吸收曼大黥应变缝，鑫接畸变受严重，

为获得细小混乱的网赡组织创造了条件。再者在600℃下拉伸，TCI l合金的强

度要比t～c．1B合金低的多，因为变形造成盼硬化能被软化消除，位错不能被

钉扎，所以600℃拉伸时，大多数断在1℃1l合金一侧。

a．400x b．200×



c．400X

e 200X

g．200X

d．400X

￡200X

g．400X

图3—2—5 Ti3AI-TCI l双舍金经楣同热处理制度(I)、不阏程度变形属显徽织

a．变肜程度50％TCI 1基体 b．受形程度50％焊缝中心

c．变形程度50％TAC．1B热影响医d．变形程度30％TCl 1基体

e．变形程度30％墀缝处 ￡爱形程度30％浮缝

g．变形程度30％TAC．IB热影响区h．变形程度30％TAC_IB基体
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变形程度对焊接件性能的影响，也可以从双合金试样的室温和高温拉伸断

口得到解释。图3—2。6为经不同变形程度变形、热处理制度I处理的试样高温

拉伸断口图。从a、b图中可以看到，宏观断口由很少的剪切唇和大面积的撕

裂区组成，微观断口中由很少、大小不等且很浅、不连续的韧窝组成。由c、d

图可以看出，经50％变形的试样高温拉伸宏观断口由三分之一的剪切唇和三分

之二的撕裂区组成，微观断口上有连续、较大而且均匀分布的韧窝存在，并且

比经30％变形的试样高温拉伸断口韧窝较深。由剪切唇和撕裂区的组分和韧窝

的形状、大小对合金塑性的影响，可以判断出，经50％程度变形的试样高温拉

伸塑性比经30％变形程度变形的试样高。

a 30×

C 30×

b 1100×

d 1100×

图：3．2—6经相同的热处理制度(I)、不同变形程度处理的试样高温拉伸断口

a、b：经30％o变形程度变形 c、d：经50％变形程度变形

图3．2—7为试样经相同热处理制度、不同变形程度(20％、30％、50％)

变形的试样的室温拉伸断13形貌特征。利用扫描电镜对试样断口形貌进行观察

发现，变形程度20％时，宏观断13由外围剪切唇和中央粗糙不平的撕裂区组

成，但剪切唇较少，中间撕裂区较大。从该试样的微观断口中可以看到，有大



夺不等靛癸形懿窝存在，餐蘩窝较浅，嚣显在鸯黪轻窝中耀有类觳s：稳颞粒

形貌的一些韧窝核存在。卵形韧窝的形成可能怒拉伸时，合金随应力的增加，

霹生8 2馥颞粒或§嚣糙在力豹方赶上毅拉长，发生了一定豹变形。扶朝窝黪

大小、形貌、深浅可以初步断定合金的塑性高低，韧窝越多、趟大、越深，合

金的塑性性能越好，反之，则含金塑性较差。钢窝中出现的类似板出的细小a

。相颗粒形貌特征的核，阻碍了裂纹的扩展，在一定程度上撼高了合金韵强

度。在变形程度30％的试样断阴上可以看到，产生的裂纹源在离试样边缘不远

处，裂纹酌扩袋超子裂纹源，终至于试释内，主要在中心区域，置星放射获花

样，断口边沿几乎没有剪切唇，具有混合断裂的特征。从该试样断口的微观形

貌上看，较大瀚锯窝中有一些较夺豹类{缓摄密熬a 2稳颡粒形羧特征熬核，魄

变形度20％的更小，而且试样足沿晶断裂，这魑都决定了该试样的延伸率比变

黟度2e％弱蓑。藏理变形度SO％酶试群拉{枣敷霜也麓予混合凝裂，只是由岭

状特征更明显。所以室温拉伸断口图上可以大致判断出，经20％变形的试样室

渥强度较好，30％的试样次之，50％的试样最差，与试样实测性能指标相一

致。

(a)30)(

fo)30×
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(b)1100×

搿)1100×



(e)30X (f)1100×

翻3-2-7相同的热处理制度(I)、不同变形程攫的试样的寝温拉伸断口形貌

a、b变形程度30％c、d变形程度20％e、f变形程度50％

(a)30×

(c)30×

(b)1IOOX

(d)1100×

图3—2．8相同的热处理制度(II)、不同的变形程度室温拉伸断口的形貌特征

a、b变形程度30％e、d变形程度50％

试样的巍温拉伸性能与变形程度的关系在热处理制度II中也可以得到证

实。爨3—2—8为试掸经不嗣翟震交形势经6809C／12h，AC热处理剁度热处理羼

50



蕊试襻察温拉{霉颧曰形貔。交宏鼹繇溜霹良番掰，嚣耪叛裂都没蠢或缀少有赘

切唇、在粗糙的断裂面上有放射状花样，30％变形程度变形时，裂纹起始于试

榉内大螽粒处，凝裂区的面积较小，蠢50％变彤试群裂纹起始予试群袭蕊，足

乎没有撕裂区。从该断口的微观形貌者，两种试样断口上都只有很少的韧窝，

且不明鼹，变形程度50％的试样比变形程度30％的韧窝更少，形态也是非圆

形或椭圆形，遮说明30％变形的焊接件的塑性院变形程度50％的塑性稍高。

a、400×

c、400X

b、400x

圈3-2-9秘弼豹热憝毽铺发(1)、不闫交形程度匏室温拉静TAC-1B基髂缀纸

a、变形程度30％b、变形程度20％c、变形程度50％

合金的拉伸强度由合金的基体缀织决定，变形稷度对焊接试样强度韵影

响可以从合金的基体组织中得到答案。前面讲过，第二相颗粒的含量、大小、

形态对合金室滠拉诤强度、塑缝有一定豹影确，霉3*2．9为穗瀚熬楚疆翩度、

不同变形程度TAC．IB合金基体的组织状态。由图可见，合金经20％变形程度

变形稳815。C／[h，AC+700℃／8h，AC蒸处瑾毒《凄楚瑾蓐，TAC．IB台衾基薅中

的a，相呈等轴状，但a 2相含爨较少鼠大小不等，30％变形后TAC一1B基体中

a 2糖颗避大，数量较20％多。50％变形嚣，T钰Al基薅中a 2楣含量簸多，8 2
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相颗粒也最小。n 2相为强化相，在某范围内a 2相越多，合金的强度应越高，

但强度还与a 2相大小和形态有关，综合上述因素，变形程度30％焊接件的室

温强度稍高于变形程度50％、20％的试样。

2．3热模锻造后热处理工艺对合金组织性能的影响

热处理工艺对钛合金组织的影响是多种多样的。热处理之所以能改变钛

合金的组织，在于相的再结晶、球化和再结晶长大以及第二相析出的数量、第

二相的形态等多方面因素。在每个具体情况下，引起组织的变化，不只取决于

合金的变形程度和合金的原始组织，还取决于合金的热处理规范，而且最终的

热处理制度对合金的最终性能有重大影响。

为了研究不同的热处理工艺对合金组织性能的影响，选择两种热处理工

艺815。C／lh，AC+700℃／8h，AC(I)；680。C／12h，AC(II)；试样均采用相同的

变形程度50％，实测所得的机械性能见表3．2—4，图3．2—10。由表3．2．4，图3．

2-10，可以看出，该合金的性能和热处理的工艺密切相关。热处理工艺(II)

和热处理工艺(I)相比，室温下试样的拉伸强度6 h提高20MPa，而屈服强

度6 o 2提高35MPa，具有较高的强度水平：但是，热处理工艺(II)和热处理

工艺(I)相比，试样经热处理工艺(II)后室温塑性有所降低，6降低了

3．5％，V降低60％。由表3．2—5，图3．2—1l可以看出，6000C高温下瞬时拉伸

时，热处理工艺(II)和热处理工艺(I)相比，焊接件的强度和塑性都差别

不大，究其原因，主要是因为，在6000C拉伸超过了TCl 1合金的使用温度，

使得断口位置大都位于TCll合金一侧，这也从侧面证明了，TAC．1B合金与

TC 11合金经真空电子束焊接后，焊接接头在6000C下的强度水平高于TCl l合

金。总体上看，两种热处理制度对合金室温、高温拉伸强度影响相当，热处理

制度II对合金室温强度的影响稍高，而热处理制度I对合金的高温拉伸强度影

晌稍高；两种热处理制度处理对合金的高温塑性影响基本相同，而热处理制度

I处理后合金的室温塑性好，

表3-2．4、焊接件经50％变形程度变形、不同热处理制度处理后的室濡拉伸数据

室温拉伸性能
热处理工艺

6 b(MPa) 6 o 2(MP孙 6(％) Ⅲ(％)

815。C／lh，AC+700。C／8h，AC(I) 1030 905 9．5 3l

680"C／12h，AC(“) 1050 940 6 12．5
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a、强度 b、塑性

图3-2．10相同变形程度，不同热处理制度所得双合金室温拉伸性能

表3-2．5、50％变形的焊接件经不同热处理制度后600"C拉伸数据

高温(600"C)拉伸性能
热处理工艺

6 b(MPa) 6 o．2(MPa、 6(％) LV(％、

815。C／lh，AC+700。C／8h，AC(1) 645 575 16 70

680℃／12h，AC(2) 610 570 17 72

a、强度 b、塑性

图3—2．1l 相同变形程度、不同热处理制度下双合金600。C拉伸性能
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拉伸性能的变化可以从显微组织的变化中得到解释。我们知道组织中a相

形态有等轴a相、条状。相(针状CI相)和片状a相等，显微组织不一定由单

一形态的。相组成，出等轴n相和条状a相组成的双态组织，a相的形态、含

量以及各种a相的相对含量对合金的性能有一定影响。显微结构中等轴。相颗

粒越多，条状O相越粗、越少，那么达到不稳定断裂前的临界裂纹长度的时间

越短，断裂前的变形越小，则反映出合金的塑性变差。反之，显微结构中等轴

fl相含量越少，条状Q相越多、越细小，那么在高温下断裂前裂纹要求扩展的

路径越长，孔洞长大过程中遇到的障碍越多，所以拉伸试样在断裂前将产生更

大的变形，从而获得更高的塑性，a相又是钛合金的强化相，随CI相含量的增

加，合金的室温强度也相应得到一定的提高。

400X

图3．2．12、双合金经30％变形、熟处理制度(IT)后焊缝中心高倍组织

从图3-2—12和图3-2．5(a．e．f．g．¨可见，采用热处理工艺(II)和热处理工

艺(I)处理后，他们性能的差别主要是由于焊缝组织的不同，基体及热影响

区基本相同，TAC．1B侧基体是由黑色的B基体上弥撒分布白色等轴CI 2相，而

且等轴a 2相的含量较多；而TCll合金基体组织由细小的针状。和等轴状a混

合相组成，但a相含量大，因此TAC一1B合金侧和TCll侧基体强度相当，但

TCll合金室温拉伸塑性较好，所以室温拉伸时，试样大部分断在TAC-1B

侧，这也说明在室温拉伸时焊接接头处的强度高于TAC一1B基体，同时也反映

了两种热处理工艺对合金的室温拉伸强度影响基本相同。采用热处理工艺

(II)后，焊缝区a、n 2相变得更加细小，这主要是因为，在长时间较低温

度下保持，TAC．1B合金侧的AI、Nb元素不断向焊缝处和TCl l合金侧扩散，

而TCll合金侧V、Mo、Zr等元素也向相反方向扩散，造成焊缝处和I临近焊缝

TCll合金侧AI、Nb浓度升高，V、Mo、Zr含量降低，为o 2改建提供了成分

浓度条件，虽然温度低，达不到再结晶的条件，但仍有更多的n 2靠消耗。而
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生核、析出，这也是为何680。C／12h热处理后a 2相非常细的缘故。这种组织特

征增加了裂纹扩展抗力，阻碍和延缓了裂纹的扩展，延长了合金的断裂时间，

提高了合金的强度。因此采用热处理工艺(II)比采用热处理制度(I)，试

样的室温强度高。高温拉伸时，因TCl1合金的高温强度低于TAC一1B，但塑

性好，可以经历较大变形，导致试样断口大多数发生在TCll合金侧。

(a)30X

(c)30×

(b)1100X

(d)1100×

图3．2．13：相同变形程度(30％)、不同热处理制度室温拉伸断口形貌照片

a、b：815"(2／1h，AC+700。C／Sh，AC(I)c、d：680"C／12h，AC(II)

从上面分析中得出，合金经两种热处理工艺后，室温、高温强度相当，

但经热处理制度I处理的合金室温塑性较好。热处理制度对合金塑性影响也可

从断口的形貌特征中得到解释。图3—2。13为相同变形程度(30％)、不同热处

理制度合金室温拉伸断口形貌照片，从c、d图中可以看到，宏观断口由很少

的剪切唇和断裂区组成，图a的断口上有明显的放射状花样，具有典型的解理

断裂征；微观组织中，观察到的韧窝较少，并且较浅，在拉伸应力的作用下，

大颗粒a 2相很容易沿滑移面滑移，o 2相较少，不能阻止和抑制B相的滑移和



裂纹长大，使试样在拉应力的作用下很快断裂，塑性降低。由a、b图可以看

到，试样经热处理制度(I)处理后，试样宏观拉伸断口由剪切唇和粗糙纤维

区组成，而微观断口表征为混合断裂特征，而微观断口由大小不等的大量韧窝

组成，而且韧窝呈椭圆状。由于韧窝的大小、多少以及深浅决定合余的塑性性

能，这说明经热处理制度I处理的试样室温拉塑性较好。

合金的拉伸强度由合金焊缝处和焊缝两侧基体组织决定，热处理制度对焊

接试样组织也有不同程度的影响，主要是经热处理后组织中等轴。相和a 2相

的含量、形态、大小对合金室温拉伸强度、塑性有一定的影响。图3-2—14为相

同变形程度、不同热处理制度TAC．1B基体的组织状态。由该图可见，合金经

30％变形、热处理制度I处理的试样中的n 2相呈等轴状，热处理制度II中的

a：相也呈等轴状，但颗粒大且不均匀。由于等轴a相组织的室温性能较好，

强度较高，而且晶粒大小的不均匀也会引起合金缺陷增多，强度升高，因此经

两种热处理制度处理后合金都有较好的室温强度，但经热处理制度II处理的试

样室温强度比经热处理制度I处理的试样的稍高。

a、400X b、400X

图3—2．14、相同变形程度、不同热处理制度室温拉伸TAC—lB基体组织

注：a：815℃／1h，AC+700℃，8h，AC b：680℃／12h，AC

焊接的合金经热模锻造和分别经不同热处理工艺处理后，室温、高温强

度相当，但热处理工艺(I)可以很好的提高合金焊缝区的室温塑性，热处理

制度(II)可以较好的提高双合金焊缝区的高温性能。合金经50％热模锻变形

后，采用不同的热处理制度，试样的高温拉伸断口见图3．2—15所示。从两种试

样拉伸宏观断口看，都是由外围的剪切唇和内部的粗造纤维区组成，具有韧性

断裂的特征，但b图中的拉伸断裂撕裂区占的比例较大，裂纹从组织中心夹杂

处开始扩展，而a图撕裂区占的比例较小，裂纹从表面开始扩展，可以判断



出，两种试样的高温塑性好，但经热处理制度II处理的试样高温拉伸塑性比热

处理制度I处理的试样更好，分析结果与试验结果相一致。

(a)30× (b)30×

图3-2．15、相同变形程度(50％)、不同热处理制度高温拉伸断口形貌照片

a、815"C／lh，AC+700℃／8h，AC(I)；b、680℃，12h．AC(II)
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第四章主要结论

1、金属间化合物为基的TAC．IB合金可以与n+B两相钛合金TCll，经真

空电子束焊接连接。

2、电子束焊接的TAC—lB—Tcll双合金可以在9600c一9800C等温锻造成

形或采用热模锻造成形。

3、电子束焊接的TAC一1B—TCll双合金，经热模锻造变形能有效改善焊接

组织，使焊缝区六方形晶体破碎；经815℃／lh，AC+700℃／8h，AC热处

理后可以获得较高的室温塑性，和高温拉伸强度。其室温拉伸时，强度

极限为1030～1060MPa，屈服极限为890～905 MPa，延伸率为9．5～10

％，断面收缩率为31～4l％；6000C高温拉伸时，强度极限为610～645

MPa，屈服极限为545 575 MPa，延伸率为15～24％，断面收缩率为

61～70％。经680℃／12h，AC热处理后有较好的室温强度和高温塑性，

但室温塑性较低。其室温拉伸时，强度极限为1050～1060 MPa，屈服极

限为940～995 MP，延伸率为4～6％，断面收缩率为12．5％：6000C高

温拉伸时，强度极限为610～645 MPa，屈服极限为565～570 MP，延伸

率为17～20％，断面收缩率为68～72％，使得焊缝处拉伸性能在室温

时，强度高于Ti3Al基体，在600℃时，强度高于TCll合金基体。

4、电子束焊接的TAC一1B--TCll双合金焊缝处显微硬度与热处理有较大的

关系。原供应棒材直接对焊件硬度为349～415 kgf／mm，经680。C／12h，

AC时效热处理后，焊缝区显微硬度为326 6～444 kgf／mm，而经

8150C／lh，AC+700℃／8h，AC处理后，焊缝区显微硬度为313．7～381．8

kgf／mm。变形程度小的试样，在680。C／12h，AC时效热处理后，焊缝区

硬度值较高是因为温度较低，回复作用减弱，使其组织中保留较多的组

织缺陷，同时较小的a：相或a相在焊缝区的析出所致。

5、焊缝区合金元素浓度介于两侧基体元素浓度之间，AI、Nb元素由TAC—

lB合金一侧向TCl l合金一侧连续降低，而Mo元素焊接后在焊缝两侧

就基本达到平衡。v元素的扩散与变形程度和热处理制度有关，30％变
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形后经680。C／12h，AC处理的试样，焊缝区v含量反倒高于TCI 1合金

侧的现象可能在锻造温度下，与o 2的改建有关。
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