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Ti-6Al-4V 合金具有良好的综合性能，其应用范围

在所有钛合金中最为广泛，包括航空航天、石油化工、车

辆工程等领域 [1-6]。钛与氧的亲和力非常好，Ti-6Al-4V
在空气中会迅速与氧发生反应，表面很快形成一层致密

稳定的氧化物（TiO2）薄膜。在高温环境下，氧化物可

以将金属表面与环境隔离，因此可以减缓进一步的氧化

反应并减少金属的消耗 [7-8]。然而，钛合金表面的氧化

会降低零件的承载面积，限制其在使用温度下能够保持

完整性的时间。 
在氧化膜下，氧原子固溶在钛合金内，形成富氧 α

层（α-case）。由于氧是 α 稳定元素，富氧层中较高的
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[ 摘要 ]   研究了 Ti-6Al-4V 合金在 900℃、930℃ 和 960℃下富氧 α 层显微组织和显微硬度的变化及对疲劳行为的

影响。在热暴露 0.5~24h 时间内，富氧层中的 α 相含量远高于基体内部，其晶粒尺寸也发生长大现象。随着热暴露

温度的升高和时间的延长，富氧 α 层的厚度增大，氧的固溶强化作用使其显微硬度明显升高。显微硬度随着深度的

增加逐渐下降，在表面 200μm以下趋于稳定。热暴露后疲劳试样表面的富氧层造成疲劳裂纹萌生模式发生改变，由

单裂纹源刻面萌生模式变为多裂纹源表面萌生，裂纹萌生阶段寿命与总寿命均大幅降低。
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[ABSTRACT]  The microstructure and microhardness of Ti-6Al-4V α-case which experiences thermal exposure at 
900℃ , 930℃ and 960℃ are investigated. After thermal exposure of 0.5-24h, the volume fraction of α is much higher in 
α-case than in sample interior, and the grains grow larger comparing with the original material. The α-case thickness in-
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below 200μm. The α-case on the fatigue sample induces a multi-site fatigue crack initiation mode, which leads to a signifi-
cant deterioration of fatigue life.
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氧含量使 α 相比例升高 [8-9] 并且氧对钛合金有固溶强

化作用 [10-11]。此外，富氧 α 相是一种脆性相，其硬度高

但塑性低，很多研究显示了钛合金表面的富氧层会降低

材料的塑性 [12-14]、蠕变 [15-16] 以及疲劳性能 [17-18]。

钛合金富氧 α 层的形成属于热激活行为，主要受

温度和保温时间的影响，且主要受温度因素控制。目前

针对各类钛合金表面氧化行为及富氧层的研究主要集

中在钛合金服役温度（650℃）以下，但钛合金构件一般

在更高的温度条件下成形，富氧层在高温铸造、锻造、热

成形中均可形成，并对合金性能产生重要影响，而针对

钛合金热加工温度范围内形成的氧化层和富氧层的报
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晶界处存在 β 相。

通过 EDS 能谱从表面向内部进行 O 元素线扫描分

析来确定各温度和保温时间条件下富氧层的深度，氧含

量 EDS 线扫描如图 5 所示。富氧层深度与温度 / 时间

的关系如图 6 所示。与氧化层生长规律相似，随着温度

的升高与氧化时间的延长，富氧层深度增大。在 900℃
条件下，富氧层深度从 0.5h 的 22.3μm 增加到了 24h 的

100.6μm，厚度 d 与时间 t 可用对数函数表示，其拟合方

程为：d=21.2lnt+33.4 ；在 930℃条件下，富氧层深度从

0.5h 的 28.4μm 增加到了 24h 的 132.6μm，氧的扩散速

道较少。本文着重研究了 Ti-6Al-4V 合金在分别经历

900℃、930℃、960℃热暴露后富氧层厚度与显微组织变

化，以及材料表面显微硬度变化。此外，针对富氧层对

疲劳裂纹萌生模式与寿命的影响进行讨论。

1  材料与试验方法

本试验采用 25mm 厚 Ti-6Al-4V 合金轧板，化学成

分如表 1 所示。通过显微组织定量分析软件 ImageJ 测

量发现，显微组织由约 85% 的初生 α 相与 15% 的 α

相转变组织组成（图 1），通过截线法测量多个位置，取

平均值得出初生 α 相晶粒平均尺寸约为 12μm，其长

轴与轧制方向平行。

采用电火花线切割切取 18 个尺寸为 10×8×5
（mm）试样，经过磨制、抛光、清洗、干燥后置于箱式空

气热处理炉中加热到不同温度（900℃、930℃、960℃）

并保温不同时间（0.5h、1h、2h、4h、12h、24h），保温后采

用空冷的方式进行冷却。金相试样采用传统方法制备，

采用光学显微镜（Leica DMI 5000M）观察显微组织并

采用扫描电子显微镜 SEM-EDS（Zeiss Supra-55）分析

氧的扩散深度与不同相中的氧含量。

金相试样制备后，对其横截面在 TUKON-2500 显

微硬度仪上进行显微硬度（HV）测量，采用正棱锥金刚

石压头，从表面向基体内部每隔一定距离进行打点，载

荷为 100g，保压时间为 10s，每个试样测试 5 个点以上。

在 Ti-6Al-4V 合金轧板上的同一位置，沿轧向线切

割切取两组圆棒，第一组圆棒加工轴向高周疲劳试样，

随后在空气中进行 900℃ /2h 的热处理，使其表面形成

氧化层；第二组为对比组，先进行同样的热处理，随后再

进行疲劳试样加工，疲劳试样图纸如图 2 所示。按照国

标 GB/T 3075-2008《金属材料疲劳试验轴向力控制方

法》进行轴向疲劳试验，疲劳试验的载荷通过应力水平

来控制，疲劳测试在 Zwick Roell Amsler 100 HFP-5100
疲劳试验机上进行，加载频率 100Hz，应力比为 R=0.1，
疲劳寿命超出 1×107 则终止试验。疲劳试验完成后，

通过场发射 SEM 对疲劳断口进行微观分析。

2  试验结果与讨论

2.1  富氧层厚度与显微组织分析

图 3 为 Ti-6Al-4V 合 金 分 别 在 900 ℃、930 ℃ 和

960℃氧化 2h 与 12h 后的剖面组织形貌，图 4 为富氧层

显微组织高倍图像，富氧层沿着样品表面分布均匀且厚

度相近，与 Ti-6Al-4V 基体之间有较为明显的界面。由

于氧是 α 稳定元素，富氧层中的氧含量远远大于内部

组织，因此，富氧层中 α 相含量远远高于基体内部，且

其晶粒尺寸也大于基体内部的初生 α 相，富氧层仅在

元素 Al V O C N Fe H Ti

占比 6.38 4.09 0.20 0.025 0.0031 0.17 0.0010 其余

表1  Ti-6Al-4V合金的化学成分（质量分数）
%

图1  Ti-6Al-4V板材原始显微组织

Fig.1  Microstructure of the as-received Ti-6Al-4V plate
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图2  疲劳试样尺寸图

Fig.2  Drawing of the fatigue sample size
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率稍快于 900℃条件下，富氧层深度与时间仍然较好地

遵循了对数函数，其拟合方程为：d=26.5lnt+41.5，但预

测曲线在 24h 处与测量值有一定偏离，说明在热暴露时

间较长以后，氧扩散深度大于预测值；在 960℃条件下，

富氧层深度的增长速率远远大于 930℃条件下，富氧层

深度从 0.5h 的 43.5μm 增加到了 24h 的 218.4μm，其拟

合方程为：d=43.0lnt+70.2，在 0.5~12h 内预测值与测量

值符合较好，而 24h 的测量值超出预测值较多，可能是

由于在 960℃时合金内部约有 50% 的 β 相，而 O 在 β

相中的扩散速率远远大于在 α 相中 [1]。

2.2  富氧层显微硬度分析

分别对 900℃（图 7（a））、930℃（图 7（b））、960℃（图

7（c））温度条件下，对保温 0.5~24h 的样品横断面从表

面向内部进行了显微硬度分布测量，测量起点距富氧层

表面 20μm 处，各测试点间距为 40μm。

由于合金的表层固溶了大量的氧，固溶强化作用使

其硬度明显高于基体内部。氧浓度随着深度的增加而

减小，因此显微硬度也随之减小。与图 5 中氧含量的

分布类似，在表面处硬度也有一个较为急剧的下降，随

后下降平缓，距离表面 200μm 以下硬度趋于稳定。此

外，相同温度条件下，显微硬度随保温时间的增加而增

大。例如，在 900℃保温 0.5h 后，第一个点的硬度值为

429HV，而第二个降为 349HV，之后各点硬度值下降缓

慢；在 900℃保温 24h 后，第一个点的硬度值为 624HV，

而第三个点则降为 436HV，之后各点硬度值趋于稳定

（图 7（a））。对比图 7（c）可以看出，960℃条件下显微

硬度整体升高，直到距离表面 200μm 深度以下硬度值

才趋于稳定，而图 7（a）中深度为 100μm，图 7（b）中

深度为 150μm。对比之前得到的氧扩散层深度与氧化

温度 / 时间的关系（图 6）可知，富氧 α 层中的氧含量

与显微硬度值有较好的对应关系，显微硬度值随着富氧 
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图3  Ti-6Al-4V合金热暴露后剖面金相显微组织

 Fig.3  OM microstructure of Ti-6Al-4V after thermal exposure
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图4  富氧层显微组织（930℃/6h）

Fig.4  OM microstructure of α-case（930℃/6h）
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图5  氧含量EDS线扫描（900℃/0.5h）

Fig.5  EDS line scan of O at 900℃/0.5h
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图6  Ti-6Al-4V富氧层深度与热暴露时间的关系

Fig.6  Relation of Ti-6Al-4V α-case depth vs. 

thermal exposure time
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α 层中的氧含量的增加而增大，通过显微硬度测量的

方法可以较准确地得出 Ti-6Al-4V 合金热暴露后富氧

层的深度变化。

2.3  富氧层对疲劳寿命与裂纹萌生模式的影响

热暴露组和对比组的疲劳 S -N 曲线如图 8 所示。

将试验数据按照升降法进行配对处理，计算中值疲劳强

度，即存活率为 50% 的疲劳强度：

                        S50 =
1
n

m∑

i=1

vi si                （1）

式中，S 50 是存活率为 50% 的中值疲劳强度；n 是有效试

样数量；m 是应力水平的级数；vi 是第 i 级应力水平下

有效的试验次数；si 是第 i 级应力水平。

由上述公式计算得到的热暴露组和对比组的中值

疲劳极限分别为 256MPa 和 430MPa，热暴露组材料的

中值疲劳极限与对比组试样相比有大幅度下降。由图

8（a）可知，Ti-6Al-4V 合金经过热暴露后，相同应力水

平下疲劳寿命的分散性较大，表现为一部分试样的疲劳

寿命超出 1×107 周次，而另一部分试样的疲劳寿命则

集中在 1×105 周次附近，相差两个数量级。

在应力比 R=0.1 的条件下，轴向高周疲劳试样在循

环加载过程中只受拉应力，疲劳断口上下两部分没有接

触磨损，断口原始形貌特征得以保留。对比组试样断口

具有典型的高周疲劳断口特征，具有清晰的河流状扩展

纹路和疲劳条纹，整个断口分为裂纹源区、稳定扩展区

和瞬断区 3 个区域，大部分试样疲劳裂纹萌生在试样表

面，且只有一个裂纹源区。图 9（a）显示了其中一个试
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图7  Ti-6Al-4V合金不同温度下显微硬度与富氧层深度的关系
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样的断口形貌，其裂纹源区如图 9（b）所示，具有光滑

平整的多个裂纹萌生刻面（最大应力σmax=450MPa，疲
劳寿命N f=3609500）。

热暴露组试样的疲劳断口形貌与对比组试样相比

具有明显差别，试样疲劳裂纹萌生和扩展的模式发生改

变，由单源刻面萌生转变为多源表面萌生（图 10（a）中

箭头所示）且裂纹迅速扩展至内部，造成试样疲劳寿命

显著降低图 10（σmax=375MPa，N f=33000）。在这几个

裂纹源区没有发现疲劳刻面这一典型特征 [19]，这可能

是由于较脆的表面富氧层导致裂纹萌生阶段很短暂，裂

纹迅速进入试样内部形成稳定扩展的疲劳条纹区域，疲

劳条纹清晰可见，具有与对比组疲劳试样断口扩展区相

似的特征。对于钛合金高周疲劳来说，疲劳裂纹萌生阶

段通常占据大部分寿命（可达 90% 以上），热暴露后试

样表面富氧层硬度高、塑性差，容易产生裂纹，因此大大

缩短了裂纹萌生过程，造成疲劳寿命大幅下降。瞬断区

所占比例相比对比组的试样大幅度减小（图 10（c）），在
其靠近外表面有多个二次裂纹（图 10（d）），这些裂纹

应当是疲劳测试早期形成的，说明表面富氧层更容易产

生裂纹，但是仅有一个主裂纹扩展造成最终断裂。

3  结论

（1）通过空气热暴露试验分析了 Ti-6Al-4V 合金在

900℃、930℃、960℃温度下富氧层厚度与显微组织随时

间的变化。富氧层中的 α 相含量远高于基体内部，其

晶粒尺寸也有明显长大。随着温度的升高与热暴露时

间的延长，富氧层深度增加。采用对数函数可较好地拟

合富氧层深度与热暴露时间的关系。

（2）由于氧的固溶强化作用，富氧 α 层的显微硬

度大幅提高，且随热暴露温度的升高和时间的延长而增

大。显微硬度从样品表面到内部逐渐下降，与氧含量变

化一致。

（3）经过热暴露后的疲劳试样表面形成富氧 α 层，

其疲劳裂纹萌生和扩展的模式发生改变，由单源刻面萌

生模式变为表面多裂纹源萌生和扩展，相比于未经热暴

露的样品，其疲劳性能显著降低。
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