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摘  要：研究了双态组织的 Ti-6Al-4V-0.55Fe(TC4-0.55Fe)钛合金在不同热处理制度（固溶时效、双重退火）下和引入

预拉伸后的微观组织及力学性能，并分析了合金显微组织与力学性能之间的联系。发现合金固溶时效和双重退火热处

理下随着时效和低温退火温度升高合金中微米级的片层 α 相厚度逐渐增大，强度降低、塑性提高。固溶时效热处理下

随着时效温度的升高合金屈服强度从 530 ℃的 873 MPa 左右下降到 590 ℃的 862 MPa 左右，而延伸率提高 3.2%。双重

退火热处理试样的屈服强度随着低温退火温度的升高逐步降低，延伸率相比于固溶时效有了很大提高，最好可达到

23.6%。由于固溶时效和双重退火对合金强度提升不明显，时效温度和低温退火温度均为 590 ℃时，屈服强度差别不大，

双重退火试样塑性更优于固溶时效，所以针对该温度的双重退火工艺引入预拉伸强化，对合金在固溶处理和低温退火

处理中间进行预拉伸。引入预拉伸后，晶粒 α相发生了明显的变形，形成无沉淀区（PFZ），进一步退火后无沉淀区（PFZ）

中析出大量细小的二次 α相（αs），引入预拉伸后进行退火可以在提升钛合金屈服强度的同时只降低极少的塑性，其中

预拉伸变形 1%的试样 αs 含量最高，强度较引入预拉伸前提高 68 MPa，延伸率仅下降 4%，力学性能最优。通过本研究

可知，TC4-0.55Fe 钛合金在经过固溶处理后继续进行预拉伸和时效处理，可以有效提升合金的综合力学性能。 
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钛及钛合金具有高比强度、高耐蚀和易变形等优

点，广泛应用于航空航天等领域的关键结构件 [1-3]。

Ti-6Al-4V（α+β型）钛合金，国内命名为 TC4，由于

该合金的加工和使用性能优异，因此被广泛地应用于

多个领域，如航空航天领域和石油化工等行业[4-6]。 
钛合金性能与显微组织是密不可分的，α 相是 

TC4 合金中关键的强化相，其种类、含量、形状、尺

寸、分布对合金的宏观力学性能有较大影响[7-8]。通过

调整热处理制度，对 TC4、TC11 和 TC18 等合金 α    
相进行调控，可使合金的强度和塑性均提升至较高水

平[9-11]。两相钛合金最常见的显微组织有 4 种，分别

为等轴组织、网篮组织、魏氏组织和双态组织[12]。双

态组织由 α+β两相区热处理获得，其特征为 β基体均

匀分布着初生等轴 α相和片状的次生 α相[13-14]。大量

细小弥散的片层 α相能够提高合金强度[15]。研究表明，

控制热处理工艺进而调整等轴 α 相和片层的次生 α相

的含量，有助于实现合金较好的综合力学性能[16]。魏

氏组织主要特征则在于原始 β 晶界上有连续分布的 α
层，原始 β 晶粒内有不同取向的片状 α 相[17-18]。合金

的力学性能与片状 α 相的尺寸有很大的关系，当片状

α 相的尺寸粗大时，其性能上就会表现为塑性较大、

断裂韧性较高以及强度较低[19]。因此可以通过调控不

同尺寸的片层 α 相来获得高强度、高塑性以及高韧性

的匹配[20]。 
在合金预拉伸过程中，由于被强化金属新产生的

位错的存在，会造成被强化金属的晶格扭曲以及畸变。

伍贵成等人[21]对 Ti-5.5Al-2Zr-1Mo-2.5V 合金管材预

拉伸实验研究发现，在 β相与片状 α相及次生 α相的

界面处，发现大量的位错和点阵的畸变，说明这两相

间有大量的位错滑移、反应和缠结。 
通过对 TC4 添加 Fe 元素改性获得的 TC4-0.55Fe

合金，综合力学性能得到进一步的提升。Liu 等[22]研
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究了 Fe 微合金化 TC4 钛合金经过不同热处理后的组

织特征与拉伸强度、延伸率和断裂韧性的关系。Chen
等人[23]将 TC4-0.55Fe 合金与其他改性 TC4 合金的力

学性能进行对比，结果表明，TC4-0.55Fe 合金在保持

强度、硬度和延伸率等性能的同时，断裂韧性还得到

提高，具有重要的工程应用潜力。Li 等人[24]采用热膨

胀试验研究了等轴组织、双态组织和层状组织的

TC4-0.55Fe 合金在连续加热过程中的相变，结果表明，

3 种样品相变曲线均呈 S 型，说明相变过程受成核和

生长的控制。另外他们还研究了 TC4-0.55Fe 合金在连

续冷却过程中的相变，发现随着冷却速率的增加，α
相片层的厚度减小，强度和硬度增大[25]。Song 等人[26]

对 TB3 合金固溶后进行预拉伸实验，选择预拉伸后再

进行时效强化，发现预拉伸产生大量位错，促进时效

过程缺陷处 α 片层的形核析出，提高了材料的强度。

Zhang 等人[27]研究了预拉伸对 Ti-2.5Cu 合金的 α相析

出行为的影响，结果表明，预应变较大程度上加快了

沉淀相的析出。然而，目前对于 TC4-0.55Fe 钛合金热

处理工艺、预拉伸强化、组织及性能之间的内在联系

和机理的研究较少，而且这类钛合金的常规热处理（固

溶时效）和非常规热处理（双重退火）存在对塑性都

有所提升但是对强度提升效果很低的问题。因此，本

工作以 TC4-0.55Fe 合金为研究对象，研究了不同热处

理制度（固溶时效和双重退火）和预拉伸强化对双态

组织的 TC4-0.55Fe 合金组织和力学性能的影响并分

析合金微观组织与力学性能之间的联系，以获得

TC4-0.55Fe 合金强度、塑性等综合力学性能匹配，为

该类热处理强化效果不明显的钛合金提供一种新的强

化思路。 

1  实  验 

实验所用的是轧制态 TC4-0.55Fe 钛合金板材，首

先通过真空自耗电极熔炼方法获得成分均匀的合金铸

锭，铸锭经扒皮、车冒口之后进行锻造，最后在两相

区进行热轧得到厚度约为 50 mm、双态组织的钛合金

板材。轧制后的合金组织如图 1 所示，由于受到轧制

方向和轧制力的影响，组织在长度方向的尺寸较大，

并且存在较为明显的方向性。合金化学成分如表 1 所

示。采用金相法确定合金相转变温度为 983±5 ℃。 
热处理实验采用的是 Carbolite 标准马弗炉，不同

热处理制度的加热温度、保温时间、冷却方式如图 2
所示。将双态组织的 TC4-0.55Fe 钛合金试样分别采用

固溶时效和双重退火 2 种热处理方式，比较合金的微

观组织和力学性能。选取这 2 种热处理制度是为了能

够比较在常规和非常规热处理 2 种方式下具有双态组

织的 TC4-0.55Fe 钛合金组织和性能的不同并比较得

出热处理强化对该合金的效果。其中固溶时效（图 2a）
是将试样加热至 900 ℃后保温 30 min 后炉冷至室温，

随后分别将试样加热至 530、560、590 ℃保温 480 min，
最后将样品取出空冷至室温；双重退火（图 2b）是将 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 1  TC4-0.55Fe 合金轧制态的金相显微组织 

Fig.1  OM microstructure of rolled TC4-0.55Fe alloy 
 

表 1  TC4-0.55Fe 合金化学成分 
Table 1  Chemical composition of TC4-0.55Fe alloy (ω/%) 
Al V Fe C N H O Ti

6.18 4.14 0.540 0.025 0.021 0.001 0.12 Bal.

 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 2  固溶时效和双重退火热处理制度示意图 

Fig.2  Schematic diagrams of different heat treatment processes: (a) solution aging in two-phase zone and (b) double annealing in 

two-phase zone 
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试样加热至 900 ℃后保温 30 min 后炉冷至 750 ℃，保

温 480 min 后炉冷至室温，随后分别将试样加热至

530、560、590 ℃保温 480 min，最后将样品取出空冷

至室温。 
选取固溶时效和双重退火 2 种热处理中力学性能

最佳的一组进行预拉伸强化。为方便说明，第 2 次退

火过程称为低温退火。预拉伸处理在第 1 次退火处理

之后、低温退火之前进行，如图 3 所示。预拉伸变形

采用的应变速率为 5.5×10-4 s-1，采用中断拉伸的方式

进行，通过引伸计连接到计算机上进行控制，应变量

分别为 0.5%，1%和 2%。拉伸试样为圆棒状，其直径

为 10 mm，在 MTS Landmark 电机液压伺服装置中沿

着样品纵向拉伸。 
将经过热处理后的试样在砂纸上打磨后抛光，腐

蚀液采用 HF+HNO3+H2O(体积比 1:2:7)的试剂，通过

德国 ZEISS 金相显微镜和 Quanta FEG 250 场发射扫

描电子显微镜观察合金的组织，晶粒的厚度采用 Nano 
Measurer 软件进行统计分析。为了研究 TC4-0.55Fe 合

金显微组织与其力学性能间的关系，沿板材轧制方向

截取尺寸为 Φ8 mm×100 mm，中间标距为 Φ5 mm×25 
mm 的标准拉伸试样。所有试样的力学性能测试在

MTS Landmark 电机液压伺服系统以 1 mm/s 变形速率

进行，对每种处理方式取 3 个试样拉伸，取平均值作

为结果。 

2  结果与分析 

2.1  热处理制度对双态组织合金显微组织和性能的 

影响 

2.1.1  热处理制度对双态组织合金显微组织的影响 
不同热处理制度所获得的 TC4-0.55Fe 合金的显

微组织如图 4 所示。合金组织表现出双态组织的特征，

组织中包含着均匀分布的等轴 α 相，以及大量片状的

次生 α相。随着热处理温度升高，合金中片层状 α相

（αlame）逐渐变厚，从 530 ℃时较为细长的片状，明

显表现出向厚片状转化的趋势，当温度升高到 590 ℃，

α相逐渐变化为短棒状。图 4 中等轴状 α相（αiso）的 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 3  双重退火+预拉伸强化过程示意图 

Fig.3  Schematic diagram of double annealing and pre-stretching 

process 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 4  双态组织 TC4-0.55Fe 合金不同热处理制度下的显微组织 

Fig.4  Microstructures of TC4-0.55Fe alloy after solution aging treatment at solution temperature of 900 ℃ and aging temperature of 

530 ℃ (a), 560 ℃ (b), and 590 ℃ (c); microstructures of TC4-0.55Fe alloy after double annealing treatment at second annealing 

temperature of 530 ℃ (d), 560 ℃ (e), and 590 ℃ (f)
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尺寸变化不明显，而片状的次生 α 相（αlame）尺寸却

变化比较显著。 
2 种热处理下双态组织中次生 αlame 相片层厚度分

布情况如图 5 所示，2 种热处理下 αlame 相片层厚度分

布都呈现出正态分布趋势，平均厚度如表 2 所示。发

现 2 种热处理制度下片状 αlame 相厚度会随热处理温度

升高而增大，固溶时效下片层 αlame 相厚度由时效温度

530 ℃的 2.11 μm 增加到 590 ℃的 2.59 μm，双重退火

下由低温退火温度 530 ℃时的 2.65 μm 增加到 590 ℃
时的 2.83 μm。次生片层 αlame 相厚度逐渐增加，主要

是由于随着热处理温度升高，会促进细条状次生 αlame

相通过相界的迁移发生合并长大。当低温退火温度达

到 590 ℃ 时，更低温退火下较薄的片状 αlame 相已经

逐渐转变为板条状。 
2.1.2  热处理制度对双态组织合金力学性能的影响 

合金经过固溶时效和双重退火的力学性能结果如

表 3 所示，合金都表现出相似的强度和塑性变化规律，

即随着热处理温度的逐渐升高，合金的强度逐渐降低，

而合金塑性逐渐升高。对比 2 种热处理工艺的力学性

能可知，固溶时效试样的强度比双重退火高，在 590 ℃
时效后合金的屈服强度达到 862 MPa，抗拉强度   
897 MPa，而塑性（延伸率和收缩率）则相对较低，

分别为 17.6%和 29.4%。双重退火试样强度略有下降，

在 590 ℃双重退火屈服强度为 846 MPa，而延伸率达

到 23.6%，与 590 ℃固溶时效相比，屈服强度下降了

16 MPa，延伸率增加了 6%。所以 590 ℃双重退火的 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 5  双态组织 TC4-0.55Fe 合金不同热处理制度下片层 αlame 相厚度分布 

Fig.5  Lamellar αlame phase thickness distributions of TC4-0.55Fe alloys with duplex microstructure after different heat treatments: 

(a-c) solution aging and (d-f) double annealing 

 
表 2  双态组织 TC4-0.55Fe 合金不同热处理制度下片层 α相平

均厚度 

Table 2  Average thickness of lamellar α phase in TC4-0.55Fe 

alloy with duplex microstructure after different heat 

treatments 

Solution aging/℃ 530 560 590 

αlame thickness/μm 2.11 2.31 2.59 

Double annealing/℃ 530 560 590 

αlame thickness/μm 2.65 2.81 2.83 

热处理样品具有优异的综合力学性能。合金的力学性

能的变化往往和微观组织有着密切联系。导致这种变

化趋势的原因主要是，双重退火热处理过程中冷却时

间和时效时间的增加使得合金中的片层状 αlame相的厚

度也随之增大（表 2），组织形貌的变化对力学性能

造成相应的影响。 
图 6 为双态组织的 TC4-0.55Fe 合金在 590 ℃固溶

时效和双重退火后试样的拉伸断口 SEM 形貌。由图可

以看出，固溶时效后试样拉伸断口的韧窝较浅，双重

退火后断口的韧窝较深，尺寸更大，颈缩现象更加明 
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表 3  双态组织的 TC4-0.55Fe 合金不同温度下固溶时效和双重退火热处理后的拉伸性能 

Table 3  Tensile properties of TC4-0.55Fe alloy with duplex microstructure after solution aging and double annealing at different 

temperatures 

Heat treatment Temperature/℃ Tensile strength/MPa Yield strength/MPa Elongation/% Shrinkage/% 

Solution aging 
530 912±4 873±8 14.4 25.3 
560 907±6 868±7 15.6 26.7 
590 897±2 862±4 17.6 29.4 

Double annealing 
530 904±3 867±3 22 32.8 
560 898±4 858±3 22.8 34.4 
590 892±9 846±6 23.6 36 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 6  TC4-0.55Fe 合金在 590 ℃下固溶时效和双重退火后断口 SEM 形貌 

Fig.6  Fracture SEM morphologies of TC4-0.55Fe alloy after solution aging (a, a1) and double annealing (b, b1) at 590 ℃ 

 
显。这说明经过双重退火热处理后的合金塑性更好，

这与表 3 中合金力学性能结果是相吻合的。结合图 4c
和图 4f 可知，由于时效温度和低温退火温度的提高，

合金中片层状 αlame 相逐渐变厚，αlame 相逐渐变化为短

棒状，减少了组织中的晶界，使得位错滑移更加容易，

塑性得到相应的提高。双重退火中这一现象更加明显，

在图 6 的断口形貌中，则反映出更多的晶内沉淀相。 
2.2  预拉伸对 TC4-0.55Fe 钛合金显微组织的影响 

从表 3 可以看出，2 种热处理方式下随着温度变

化抗拉强度在 900 MPa 左右变化、屈服强度在 860 
MPa 左右变化。这表明无论是固溶时效的时效温度还 
是低温退火的温度的调整都无法使钛合金强度有很大

的改变。虽然固溶时效和双重退火对强度影响不大，

但是就塑性来说，590 ℃双重退火塑性最好。通过先

前的调研可知，预拉伸可以增加组织中的位错从而达

到强化效果，所以选取塑性最佳的双重退火工艺对其

固溶之后组织进行预拉伸后再进行低温退火，从而探

究预拉伸对强度的强化效果和对塑性的影响。 
图 7 为合金经过 900 ℃保温 30 min 后炉冷至

750 ℃，保温 480 min 后炉冷至室温后（第 1 次退火处

理之后）再进行预拉伸后的显微组织，对比图 4 的显

微组织，可以发现预拉伸后 α相明显变细，等轴 α相

变得更小，片层 α 相变得更加细长。而且经过预拉伸

后，钛合金组织产生一定残余应力，随着变形程度的

增加，在一定程度上破碎了较大的等轴 α相，如图 7c
所示。预拉伸后的显微组织中，存在着明显的无沉淀

区（PFZ），PFZ 是由 β 相形成元素的弱扩散性导致

的[23]，TC4-0.55Fe 合金是含有 β 相形成元素的钛合 
金，所以在固溶热处理之后组织会形成 PFZ 区域。细

观 PFZ 区域主要特征就是细长，面积不大，这就导致 

b 

Dimples
Intergranular

precipitate

2 mm

Necking direction

2 mm
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图 7  双态组织 TC4-0.55Fe 合金经过不同应变量预拉伸后的显微组织 

Fig.7  Microstructures of TC4-0.55Fe alloys after pre-stretching with different deformations: (a, a1) 0.5%, (b, b1) 1.0%, and (c, c1) 2.0% 

 
变形量的不同不会对 PFZ 区域特征有很大影响。由于

PFZ 比 α 相强度低，拉伸时优先变形，因此对断裂相

关性能产生影响。滑移产生的晶界位错堆积和应力集

中可使 PFZ 产生早期的屈服而发生塑性变形，从而形

成微裂纹，导致钛合金强度性能的下降[28-29]。但是，

预拉伸使得该试样组织发生形变，引入大量的位错及

层错，导致钛合金相界面含量增大，界面能增大，合

金位错滑移受阻，这将有利于提升其屈服强度。 
TC4-0.55Fe 合金经过不同变形量预拉伸后的 α相

长径比分布如图 8 所示，即经过 α 相内部的最长一条

直径 L 和与它相垂直的最长直径 D 之比（如图 7a 所

标注）。α 相长径比用来讨论组织变化这一概念在 Qi
等人 [30]研究钛合金在热处理过程中显微组织的演变

的讨论中有所运用。由图 8 可以发现预拉伸变形量为

1%的组织中，长径比为 1~2 之间的 α相占比最多，达

到 48%，这说明该组织中的等轴 α相最多；同时变形

量 2%时长径比为 8~18 的 α相占比为 50%。预拉伸变

形量为 2%的试样的 α 相是 3 种变形量中最细长的，

这说明变形量对 α相长径比有一定的影响。 
2.3  预拉伸强化及低温退火后 TC4-0.55Fe 合金显微

组织 

对比图 4d~4f 和图 9 显微组织，两者都是采用了 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 8  双态组织 TC4-0.55Fe 合金经过预拉伸后的 α相长径比分布图 

Fig.8  Distribution diagrams of α phases length-diameter ratio (L/D) of TC4-0.55Fe alloy with duplex microstructure after pre-stretching 

of deformation of 0.5% (a), 1.0% (b), and 2.0% (c) 
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双重退火，不同的是后者在两次退火之间引入了预拉

伸，组织上明显的差异就是 PFZ 区中出现细小的析出

相。对比图 7 及图 9，预拉伸后合金组织产生大量的

位错及层错，而这些晶格缺陷在后续低温退火期间为

α相提供形核位点，促使二次 α相（αs）快速形核，数

量增大 [31]。预拉伸的引入在钛合金内部产生残余应

力，预拉伸后继续进行低温退火，不仅可以消除残余

应力，同时引入的缺陷会成为原先的 PFZ 中 αs 相形核

的位点，αs 相增大了 α 相与 β 相的相界面，使位错滑

移受阻，在损失少量塑性的条件下大幅提升合金的屈

服强度。有研究发现[20]，低温退火有利于组织变得更

加均匀，α 相与 β 相的相界面增多，导致位错滑移的

阻碍越大，强度提升也越明显。 
图 10 为 TC4-0.55Fe 合金经过预拉伸和低温退火

后的 α相长径比。通过对比图 8 和图 10 可以看出，3
种变形量下低温退火前长径比 1~2 的 α相占比分别为

32%，48%和 27%，低温退火后的相应占比变为 20%，

42%和 18%；而长径比在 8~10 的 α相占比由低温退火

前的 2%，2%和 10%，变为低温退火后的 9%，3%和

13%。这说明通过低温退火处理可以细化组织，并使

其 α相更加细长。 
2.4  预拉伸及低温退火对 TC4-0.55Fe 合金力学性能

影响 

预拉伸的过程中导致组织变形，产生了残余应力， 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 9  双态组织 TC4-0.55Fe 合金经过预拉伸和低温退火后的显微组织 

Fig.9  Microstructure of TC4-0.55Fe alloy with duplex microstructure after pre-stretching of 0.5% (a, a1), 1.0% (b, b1), and 

2.0% (c, c1) deformation followed by low temperature annealing 

 

 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 10  TC4-0.55Fe 合金经过预拉伸和低温退火后的 α相长径比分布 

Fig.10  Distribution diagrams of α phases length-diameter ratio (L/D) of TC4-0.55Fe alloy with duplex microstructure after pre-stretching 

of 0.5% (a), 1.0% (b), and 2.0% (c) deformation and low temperature annealing 
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而低温退火可以有效消除残余应力，同时等轴组织逐

渐减少，片状组织增加，有利于强度提升。预拉伸中

产生的缺陷可以成为新的 αs 相的形核位点，αs 相数量

越多，α 与 β 相相界面越多，位错滑移的阻力越大，

对钛合金强度的提升越大。αs 相的生成大量减少了

PFZ 的存在，从而减轻了 PFZ 对合金强度的影响。从

表 4 可以得出，预拉伸应变量为 1%随后低温退火的 
试样强化效果最佳。预拉伸 1%后低温退火，合金的  
屈服强度（914 MPa，19.6%）比双重退火热处理的 

表 4  TC4-0.55Fe 合金以不同应变量预拉伸及低温退火后的拉

伸性能 

Table 4  Tensile properties of TC4-0.55Fe alloy with duplex 

microstructure after pre-stretching of different 

deformation and low temperature annealing 
Deformation/

% 
Tensile 

strength/MPa
Yield 

strength/MPa 
Elongation/

% 
Shrinkage/

% 
0.5 932±3 869±4 20.9 30.3 
1.0 952±6 914±5 19.6 28.4 
2.0 956±1 892±3 17.8 26.3 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

图 11  双态组织 TC4-0.55Fe 合金经过预拉伸和低温退火后断口 SEM 形貌 

Fig.11  Fracture SEM morphologies of TC4-0.55Fe alloy with duplex microstructure after pre-stretching of 0.5% (a, a1), 1.0% (b, b1), and  

2.0% (c, c1) deformation and low temperature annealing 

 
（846 MPa, 23.6%）提高了 68 MPa，延伸率只下降了

4%。随预拉伸的变形量增大，退火后抗拉强度呈现出

上升的趋势，但是这也会使得晶界更容易阻碍位错运

动，导致塑性有一定程度的损失。而且继续增加预拉

伸应变量对组织的强化效果有限，可以明显看出在变

形量达到 2%时预拉伸强化效果已经很小，抗拉强度比

变形量为 1%时仅仅提高了 4 MPa。对比表 3 和表 4 的

力学性能可以明显看出，双重退火+预拉伸无论在塑性

还是强度上都是要优于传统的固溶时效，其次与双重

退火比较，在牺牲少量的塑性同时提高了材料的强度，

解决了传统热处理难以提高该钛合金强度的问题。 
图 11 为双态组织的 TC4-0.55Fe 合金经过预拉伸

及低温退火后的断口 SEM 形貌。在图 11b 中可以观察

到 1%变形量试样断口韧窝中存在大量呈椭球形状的

αs，这些新生成的 αs 相可以提高 α 相与 β 相的相界面

数量，导致位错滑移受到更大的阻碍，使得塑性少量

下降的同时，提高了钛合金强度。变形量 0.5%试样中

未观察到明显的 αs（图 11a），变形量 2%试样中的 αs

相（如图 11c）含量比 1%变形量的少。图 11 中不同

预拉伸应变量下 TC4-0.55Fe 合金拉伸断口微观组织

反映出的规律与表 4 中合金力学性能的结果是相吻合

的，1%变形量试样退火后的强度最高。 

3  结  论 

1) 比较双态组织的 TC4-0.55Fe 合金固溶时效和

双重退火 2 种热处理后显微组织，发现随着热处理时

效温度或低温退火温度升高，片层状次生 α 相通过相

界迁移发生合并长大，α 相厚度明显增加，当温度达

到 590 ℃时，逐渐变为短棒状。 
2) 合金经过固溶时效和双重退火后强度和塑性
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随温度的变化规律一致。固溶时效热处理下随着时效

温度的升高合金屈服强度从 530 ℃的 873 MPa 左右下

降到 590 ℃的 862 MPa 左右，而延伸率从 14.4%上升

到 17.6%。在双重退火热处理下随着低温退火温度的

升高，合金的屈服强度从 530 ℃时的 867 MPa 下降到

590 ℃时的 846 MPa 左右；而合金的延伸率从 22%上

升到 23.6%。在 590 ℃下，双重退火后合金的屈服强

度相比于固溶时效只下降了约 16 MPa，延伸率却提高

了 6%左右。TC4-0.55Fe 合金在两相区进行双重退火

热处理，能够在保证合金强度的同时，获得高塑性，

达到最佳综合力学性能。 
3) 预拉伸后试样显微组织中出现无沉淀区，α相

发生变形，进行低温退火强化后 α 相变得更加细长，

无沉淀区中析出大量细小的二次 α 相（αs）。预拉伸

1%及低温退火可有效提高 590 ℃双重退火试样强度，

屈服强度提高了 68 MPa，而延伸率下降了 4%左右。 
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Effect of Heat Treatment and Pre-stretching on Microstructure and 
Mechanical Properties of TC4-0.55Fe Alloy 

 
Liu Sinong1, Zhang Jingqi1,2, Liu Bowei1,2, Li Xin1,2, Li Feng1,2, Chang Hui1,2 

(1. College of Materials Science and Engineering, Nanjing Tech University, Nanjing 211816, China) 

(2. Tech Institute for Advanced Materials, Nanjing Tech University, Nanjing 211816, China) 

 
Abstract: This paper investigated the effects of different heat treatment processes (solution aging and double annealing) and pre-stretching 

on the microstructure and mechanical properties of Ti-6Al-4V-0.55Fe (TC4-0.55Fe) alloy with duplex microstructure, and the relationship 

between its microstructure and mechanical properties were discussed. The TC4-0.55Fe alloy microstructures and mechanical properties 

after solution aging and double annealing were compared, it is found that the thickness of the lamellar α phase gradually increases with the 

increase in aging and low temperature annealing temperature, which leads the strength of the alloy decreases and the plasticity increases. 

Under the solution aging treatment, the yield strength of the alloy decreases from 873 MPa at 530 °C to 862 MPa at 590 °C and the 

elongation increases by 3.2%. The yield strength of the double annealing heat treated sample decreases gradually with the increase in the 

low temperature annealing temperature, but the elongation has been greatly improved compared with the solution aged, and the best is 

23.6%. Because the strength of TC4-0.55Fe alloy is not significantly improved by solution aging and double annealing, the plasticity of the 

double annealing sample is better than that of the solution aging when the aging and low temperature annealing temperature is 590 °C, so 

the double annealing process at 590 °C is selected to combine the pre-stretching strengthening, the pre-stretching is introduced between the 

solution and low temperature annealing. After the introduction of pre-stretching, the α phase deformation is obvious, and the 

precipitation-free zone (PFZ) forms. A large amount of fine secondary α phases (αs) are precipitated in the PFZ after annealing. The 

annealing after the pre-stretching can improve the yield strength of TC4-0.55Fe alloy and only reduce plasticity little. Among them, the 

sample with 1% pre-stretching deformation has the highest content of αs phase, the field strength is increased by 68 MPa compared with 

that of the double annealing, and the elongation is only decreased by 4%, the comprehensive mechanical properties are the best. According 

to this study, it can be concluded that the comprehensive mechanical properties of TC4-0.55Fe titanium alloy can be improved by 

pre-stretching and aging strengthening after solution. 
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