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摘要：采用楔形张开加载  WOL）试样,系统研究了 0.1~15MPa压力下 Ti80合金在 3.5％NaCl溶液中的应力腐蚀  SCC）行

为，重点分析了压力对 SCC 开裂门槛值 KISCC）及断裂机理的影响。结果表明，在 0.1~10MPa 压力范围内，Ti80 合金在

3.5% NaCl溶液中的 KISCC值介于 50.36~53.51 MPa∙m1/2之间；当压力升至 15 MPa时，KISCC平均值下降至 47.79 MPa·m1/2，

SCC敏感性增强。断口主要由疲劳裂纹预制区、SCC开裂区和撕裂区组成，其中 SCC开裂区呈现粗糙多孔形貌，表现为准

解理开裂与局部溶解特征，且随压力升高脆性增强。EBSD分析进一步表明，裂纹扩展以穿晶断裂为主，伴随局部晶间腐蚀

与分枝现象；高压下裂纹尖端塑性区缩小，局部应变集中加剧，表明了氢增强局部塑性 HELP）机制的活化。综上，Ti80

合金在 3.5% NaCl溶液中的 SCC属于“阳极溶解”与“氢致开裂”的复合机制，静水压力通过促进 Cl-渗透及氢在局部富集，提

高了材料的 SCC敏感性。 
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Abstract: The stress corrosion cracking (SCC) behavior of Ti80 alloy in a 3.5% NaCl solution under pressures 

ranging from 0.1 to 15 MPa was systematically investigated using wedge-opening loading (WOL) specimens, with 

emphasis on analyzing the influence of pressure on the SCC threshold (KISCC) and fracture mechanism. The results 

indicate that within the pressure range of 0.1–10 MPa, the KISCC values of Ti80 alloy in the 3.5% NaCl solution 

ranged between 50.36 and 53.51 MPa∙m1/2. When the pressure increased to 15 MPa, the average KISCC value 

decreased to 47.79 MPa∙m1/2, indicating the SCC susceptibility was enhanced. The fracture surfaces primarily 



consisted of a fatigue pre-cracked zone, SCC propagation zone, and tearing zone. The SCC zone exhibited a rough 

and porous morphology, characterized by typical quasi-cleavage fracture combined with local dissolution features, 

and the brittle characteristics intensified with increasing pressure. Electron backscatter diffraction (EBSD) analysis 

further revealed that crack propagation was predominantly transgranular, accompanied by local intergranular 

corrosion and branching phenomena. Under high pressure, the plastic zone at the crack tip was reduced, and local 

strain concentration became significant, indicating the activation of the hydrogen-enhanced localized 

plasticity(HELP) mechanism. Comprehensively, the SCC of Ti80 alloy in the 3.5% NaCl solution follows a 

combined mechanism of “anodic dissolution” and “hydrogen-induced cracking.” Hydrostatic pressure significantly 

increases the SCC susceptibility of the material by promoting Cl- penetration and accelerating hydrogen 

accumulation. 
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钛合金因其优异的耐海水腐蚀性、高比强度、良好的韧性、无磁性、低密度等综合性能，被广泛应用

于海洋装备及大型承压结构装备，如我国自主研发的“蛟龙号”深潜器。同时采用钛合金制造的深海管道耐

腐蚀能力强，可显著降低维护和修理成本[1]。然而，钛合金在海洋环境中面临应力腐蚀开裂  SCC）的风险

[2-4]，这对其在苛刻环境下的长期服役安全构成了潜在威胁。 

与浅海环境相比，深海环境更加复杂严酷，其显著特征之一是极高的静水压力。水深每增加 100 m，

环境压力约增加 1 MPa[5]。海洋腐蚀，特别是在高压下，对深海潜艇、深海空间站等重大深海装备的服役

安全性与结构完整性构成严峻威胁[6]。因此，系统研究压力对钛合金 SCC行为的影响规律与机理，对于准

确评估其在深海环境中的服役性能、保障重大装备安全具有重要的科学与工程意义。 

钛合金的耐腐蚀性能主要依赖于表面致密且稳定的氧化膜，该膜的完整性对其抗 SCC 性能至关重要

[7]。钛合金的 SCC机理主要可归为阳极溶解型与氢致开裂型[8-9]。阳极溶解型 SCC是指金属表面保护膜在

腐蚀介质与应力的协同作用下发生破裂，导致局部基体金属裸露在腐蚀介质中，并作为阳极发生快速溶解

腐蚀。由于裸露面积远小于周围被膜覆盖的区域，形成  大阴极-小阳极”的腐蚀电池，从而极大地加速了

局部腐蚀。文献
错误!未找到引用源。-12]对 TC4、Ti-5Al-2.5Sn等钛合金在 3.5% 质量分数）NaCl溶液中的 SCC行

为的研究表明，裂纹尖端的腐蚀电位低于基体，选择性阳极溶解是 SCC形核阶段的主导机制。氢致开裂型

SCC则涉及腐蚀过程中产生的氢原子吸附于金属表面并渗入内部，在外加应力作用下，H原子在应力集中

区 如裂纹尖端）富集，导致材料韧性下降，在较低应力下发生脆性断裂。Orman 等[14]研究表明，Ti811

合金在淡盐水中的 SCC敏感性与氢含量密切相关，降低 H含量可有效提高其 SCC门槛值 KISCC。Liu等[15]

考察了 Ti-6Al-4V合金在 2 ℃、0.1 MPa 和 20 MPa 的 3.5% NaCl溶液中的 SCC行为，结果表明，在模拟

2000 m深海环境中，高的静水压力会促进 Ti的溶解，且所形成的氧化膜保护性较空气中形成的更差。此

外，钛合金 SCC裂纹易于在 α/β相界上萌生[16-19]，其扩展模式可为沿晶、穿晶或混合型，取决于具体的合

金成分、微观组织及应力状态。Ahn等[20]对比研究了 TC4合金在空气与 NaCl溶液中的疲劳裂纹扩展行为，

发现在 NaCl溶液中，裂纹扩展对显微组织更为敏感，容易沿 α/β相界扩展。 

目前，针对钛合金  SCC）的研究多集中于常压环境，而深海静水压力对其 SCC行为的影响尚不明确。

为阐明深海环境下钛合金的 SCC机制，本研究系统考察静水压力对 SCC过程中力学-电化学交互作用的影

响规律。以 Ti80合金为研究对象，采用楔形张开加载  WOL）试样，在 0.1~15 MPa压力范围内，研究其

在 3.5% NaCl溶液中的 SCC行为，分析压力对 KISCC值、裂纹扩展速率及断口形貌的影响，并结合显微组



织与断口分析，探讨高压下的 SCC扩展机理，以期为 Ti80合金在深海环境中的安全应用与性能评价提供

理论依据。 

 

1 实验方法   

2.1 实验材料 

实验所用材料为 Ti80合金，其主要化学成分为 质量分数，%）为：C 0.0092, Si 0.01, Mo 0.932, 

Nb 2.8, Al 6.31, Fe 0.022, N 0.0037, O 0.087, Zr 1.98, Ti余量。Ti80合金的金相组织如图 1所示。可以观

察到，该合金具有典型的双相组织。其基体为大量均匀、等轴状的初生 α相。β相分布于等轴 α相的晶界

交汇处，形成清晰的晶界网络。 

 

 

 

图 1 Ti80合金的金相组织(a.纵向截面 b.轴向截面)   

Fig.1 Metallographic structure of titanium alloy(a.Cross section b. Longitudinal section) 

1.2 SCC 测试 

SCC试验参照 GB/T15970.6执行。WOL试样几何尺寸与加工实物图如图 2所示。首先在疲劳试验机

上预制裂纹，加载参数为：最大载荷 Pmax=21 kN，最小载荷 Pmin=2 kN，应力比 R=0.095，加载频率 f=10 

Hz，最大应力强度因子 Kmax=20 MPa∙m1/2。预制裂纹长度控制在 2.0 ~ 2.5 mm范围内。随后，采用恒位移

法对 WOL试样进行加载：将销钉插入销孔中，并通过拧紧螺栓使裂纹张开位移 利用引伸计测量）达到

预定值，从而在裂纹尖端引入特定的初始应力强度因子 KI。将加载后的 WOL试样浸泡于容积为 5L的哈

氏合金 C-276高压反应釜中，釜内充入 3.5% 质量分数）NaCl溶液，通过连接氮气增压泵，调节反应釜

中的压力  0.1、5、10、15 MPa），并保持氧分压均为常温空气中的氧分压。为便于区分，对不同压力下的

试样进行编号：如 80-8代表 0.1 MPa下的实验，80-2和 80-4代表 5 MPa下的重复实验，以此类推 详见

表 2）。每隔 7 d取出样品测量表面裂纹长度。当裂纹平均扩展速率低于 10-9 m/s时，判定裂纹已经停止扩

展[2 1-22]。 

取出试样后，利用引伸计分别测量卸载螺栓前后的裂纹口张开量；将卸载后的试样重新在疲劳机上加

载，直至恢复至卸载螺栓前的裂纹口张开量，记录对应的加载力值。依据 GB/T15970.6 中的柔度计算公式

对加载力进行验证，结果显示计算值与实测值基本一致。 

沿裂纹将试样拉断，沿试样厚度 B）方向，在 0.25B、0.50B 和 0.75B 三个位置测量裂纹长度，取 

其测量平均值作为计算应力强度因子 KI 的有效裂纹长度 a。应力强度因子 KI 按公式 1）[23]计算： 

𝐾𝐼 =
𝑌𝑃

𝐵√𝑎
             (1) 

式中：Y为形状因子，Y=30.96 a/W）-195.8(a/W)2+730.6(a/W)3-1186.3(a/W)4+754.6(a/W)5; 



P为施加的载荷 kN）；B为试样厚度 mm）；a为裂纹长度 mm）；W为试样宽度 mm）。 

 

      

 

图 2 WOL试样：(a) 几何示意图；(b) 加工后试样照片 

Fig.2 WOL specimen: (a) geometry schematic; (b) photograph of as-machined specimen 

2.3 微观结构表征 

实验结束后，将试样沿裂纹方向拉断。采用扫描电子显微镜  SEM，ZEISS Sigma 300）观察断口

的宏观形貌与微观特征，重点分析 SCC扩展区的腐蚀形貌、裂纹路径与断裂模式。 

为分析裂纹周围的局部残余应变分布与扩展路径，选取包含主裂纹的典型区域制备 EBSD 样品。

经逐级砂纸 从 400#至 3000#）手工研磨后，使用抛光悬浮液进行粗抛与精抛后，最终使用 0.05 μm 

的氧化硅悬浮液进行振动抛光，以最大限度地去除表面应变层。利用配备 EBSD探头的扫描电子显微

镜 TESCAN MIRA LMS）进行数据采集。通过分析取向成像图 IPF-Z）和核平均取向差 KAM）

图，揭示裂纹的扩展模式及其周围的局部应变集中情况。 

 

2  结果与讨论 

2.1  试样临界应力场强度因子 KISCC 

图 3 所示为 Ti80 合金在 3.5% NaCl 溶液中裂纹长度及扩展速率随时间的变化关系。从图 3(a)可以看

出，在恒定位移加载下，裂纹长度随时间单调增长，且压力越高，相同时间内裂纹扩展量越大。图 3(b)则

进一步显示，裂纹扩展的平均速率也随压力升高而显著提升。浸泡约 14 天后，各压力下的裂纹扩展速率

均降至约 10⁻⁹ m/s 的数量级，表明裂纹扩展已进入近乎停止的稳定阶段。这一现象与 Zhang等[24]对 Ti6321

合金在模拟 3000 m深海环境中的研究结果基本一致，体现了钛合金在腐蚀环境中“膜破裂-溶解-再钝化”

的循环控制机制，即初始阶段裂纹尖端应力集中导致钝化膜破裂，新鲜金属表面暴露并发生快速阳极溶解；

随着反应进行，溶解产物(TiO2、Ti2O3)在裂纹表面沉积，同时环境中的溶解氧参与形成新的钝化膜，最终

实现裂纹扩展停滞。体现钛合金在腐蚀环境中的“溶解-钝化”竞争特性。 

根据公式(1)计算得到的各试样KISCC值列于表 2，其随压力的变化趋势如图 4所示。在 0.1 MPa、5 MPa、

10 MPa和 15 MPa静水压力下的 KISCC平均值分别为 53.51、50.36、53.76和 47.79 MPa·m1/2，整体呈现““先

相对稳定，后显著降低”的变化趋势。值得关注的是，当压力升至 15 MPa时，KISCC平均值较 10 MPa条

件下降低约 11%。上述 KISCC的下降趋势表明，15 MPa高压显著增强了 Ti80合金在 3.5% NaCl溶液中的

SCC敏感性。这可能是由于高压促进了腐蚀介质“ Cl⁻）向裂纹尖端的渗透，并加速了阳极溶解过程，从而

强化了“腐蚀-断裂”的耦合效应[24]。根据 Zhang等[24]的研究，静水压力通过两种机制增加钛合金的 SCC敏



感性：““降低氧化膜电阻”和““促进氢化物形成”。具体而言，压力诱导的晶格畸变增加了钝化膜内的氧空

位密度，为 Cl-渗透提供了快速通道；同时，高压环境促进氢在 α/β相界的富集，形成脆性 δ-TiHX氢化物，

显著降低材料的断裂韧性。 
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图 3 Ti80合金在不同压力下裂纹扩展长度及扩展速率随时间的变化 

Fig.3 Crack growth length and growth rate vs. time for Ti80 alloy under different pressures 

(a) Crack growth length as a function of time. (b) Crack growth rate as a function of time. 

 

表 2 Ti80合金裂纹长度及 KISCC值计算结果 

Tab.2 Calculation of crack length and KISCC value of Ti80 

(注:B-试样厚度，mm；E-材料的弹性模量，Gpa；ΔV-裂纹口张开位移，mm; P-施加载荷，kN；BEV/P-柔

度；a/w-归一化裂纹长度；KISCC-应力腐蚀开裂门槛值, MPa∙m1/2) 

(Note: B-Specimen thickness, mm; E-Elastic modulus, GPa; ΔV-Crack mouth opening displacement, mm; P-

Applied load, kN; BEV/P-Compliance; a/W-Normalized crack length; KISCC-Threshold stress intensity factor for 

stress corrosion cracking, MPa∙m1/2) 

Sample 

No. 

Pressure/MPa Crack 

Length/m 

B/mm E/Gpa Δ

V/mm 

P/kN BEV/P a/W KISCC 

/MPa∙m0.5 

80-8 0.1 0.029805 26 118 0.659 39.2 44.565 0.45 53.51 

80-2 5 0.031279 26 118 0.665 33.8 60.36154 0.472 48.5943 

80-4 5 0.027931 26 118 0.665 40.7 49.37445 0.421 52.12503 

80-3 10 0.026853 26 118 0.675 44.8 46.22545 0.405 55.33806 

80-5 10 0.026817 26 118 0.636 42.3 46.12879 0.404 52.18718 

80-6 15 0.027876 26 118 0.601 37.6 49.03904 0.420 48.06568 

80-7 15 0.034036 26 118 0.693 29.8 71.34644 0.513 47.51976 
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图 4 KISCC值随压力变化图 

Fig. 4 Variation of KISCC with pressure 

 

2.2  SCC 断口分析 

图 5展示了不同压力下 Ti80合金的宏观断口形貌。所有试样断口均清晰可辨三个区域：预制疲劳裂纹

区、SCC开裂区及机械撕裂区。预制裂纹区表面较为平整，可见疲劳辉纹；SCC开裂区形貌粗糙，呈现暗

灰色的“泥纹”状特征；而机械撕裂区呈现明亮的金属光泽，为试样 SCC实验后在常温空气中的疲劳断裂。 

 

 

 

图 5 不同压力下 Ti80合金恒位移试验后宏观断口形貌(a) 0.1 MPa (b) 5 MPa (c) 10 MPa (d) 15 MPa 

Fig.5 Macroscopic fracture morphologies of Ti80 alloy after constant displacement tests under different 

pressures (a) 0.1 MPa (b) 5 MPa (c) 10 MPa (d) 15 MPa 

  

微观断口形貌的演变(图 6)进一步揭示了压力对 SCC行为的调控作用。在 0.1 MPa  常压）下，SCC开

裂区相对粗糙  图 6 a1）。高倍观察显示，断口由浅平的腐蚀坑、少量微裂纹和分布其间的细小韧窝组成  图

6 a2-a4）。对应阳极溶解主导的初级阶段。Hao等[25]在研究 Ti6321合金时发现，在高溶解氧浓度环境下，钝

化膜完整性较好，裂纹扩展以  滑移-溶解”机制为主，断口呈现类似的浅平腐蚀坑和局部溶解特征。此时

氢的作用相对较弱，仅导致少量准解理面形成。  

随着压力增至 5 MPa和 10 MPa，SCC开裂区粗糙度增加，腐蚀坑密度升高且相互连接，形成初步的

孔洞网络  图 6 b1, c1）。晶间溶解沟槽变得更深、更宽，微裂纹沿晶界呈“树枝状”扩展的趋势更为明显  图

6 b2, c2）。同时，局部区域开始出现解理面与腐蚀产物共存的现象 图 6 b4, c4），表明断裂机制中解理断裂

的成分增加。标志着应变-腐蚀协同效应的强化。Xu等[26]的研究为此提供了机理解释：压力促进 Cl-沿 α/β



相界渗透，而相界处的成分阶梯形成微观电偶电池，加速 α相选择性溶解；同时 Zhang等[24]报道的高压促

进氢渗透的效应开始显现，氢原子在相界富集，促进脆性氢化物形成，使断口出现解理面与腐蚀产物共存

的特征。 

在 15 MPa 高压）下，断口呈现出“全域性”的严重腐蚀损伤特征 图 6 d1）。微观形貌发生质变：腐

蚀坑密集连通，形成发达的疏松孔洞网络；晶间溶解异常剧烈，导致“层状晶间剥离”形貌  图 6 d2）；微裂

纹高度分叉、频繁合并，构成复杂的三维裂纹网络 图 6 d2, d3）。在更高放大倍数下 图 6 d4），可见大面

积的“河流花样”解理面与深宽的晶间溶解沟槽交织，呈现“晶间解理与溶解强耦合”的断裂模式。这一形貌

转变与高压下氢行为的变化密切相关。研究表明，静水压力的升高会提高氢在钛中的表观扩散系数，促进

氢向裂纹尖端塑性区的富集[26]。氢的局部浓度升高，一方面通过氢致脆化机制降低晶界结合强度，另一方

面增强局部塑性变形，从而共同促进了解理断裂与沿晶溶解的协同扩展。因此，在 15MPa高压下，氢致开

裂机制已取代阳极溶解，成为主导的断裂机制。 

 

 

 

图 6 NaCl溶液中不同压力下 Ti80试样 SCC断口 SEM形貌 (a1-a4)0.1 MPa (b1-b4)5 MPa (c1-c4)10 MPa 

 (d1-d4)15 MPa 

Fig.6 SEM morphologies of the SCC fracture surface of Ti80 specimen in NaCl solution under different 

pressures 



(a1-a4)0.1 MPa (b1-b4)5 MPa (c1-c4)10 MPa (d1-d4)15 MPa 

根据上述微观形貌的分析可知，静水压力在 Ti80合金的 SCC开裂过程中具有关键作用。高压环境显

著促进了腐蚀性 Cl⁻离子向裂纹尖端塑性区及晶界区域的渗透与传输，从而大幅提高了晶界的电化学活性，

导致阳极溶解速率加快，并形成宽而深的沿晶溶解沟槽。同时，渗入的介质加剧了裂纹尖端的局部酸化，

并促进了氢的吸附与渗入，诱发氢致脆化[27]，从而更易引发解理断裂。在恒位移载荷提供的持续拉应力作

用下，这些已发生活化和脆化的区域产生高度应力集中，驱动裂纹以穿晶解理与沿晶溶解混合的模式快速

扩展。 

综上，随着静水压力升高，Ti80 合金的 SCC 机制呈现出阳极溶解与氢致解理断裂协同强化的特征。

该机理较好地解释了前述实验中 15 MPa高压下 KISCC值降低、材料 SCC敏感性显著增强的宏观结果。 

 

2.3 EBSD 裂纹路径分析 

图 7为 Ti80合金在 3.5% NaCl溶液中 SCC扩展路径的 EBSD分析结果。取向成像图  图 7a1,b1）中不

同颜色代表不同晶体取向的 α-Ti晶粒，其分布表明晶粒取向呈随机分布，无明显择优取向。在 0.1MPa常

压与 15MPa高压条件下，裂纹均呈现典型的穿晶扩展特征。从高倍形貌图  图 7a3,b3）中可进一步观察到，

裂纹尖端存在明显的分叉现象与局部沿晶倾向，表明腐蚀介质与应力在裂纹尖端存在显著的协同交互作用。

相比之下，高压条件下 图 7b1,b3）的裂纹路径更曲折，二次裂纹与分枝更密集。 

局部取向差图  图 7a2,b2）显示，裂纹路径周围的 KAM值明显高于基体区域，表明裂纹扩展伴随明显

的塑性应变局域化。在 0.1MPa 常压下，裂纹壁附近存在较高的残余应变，裂纹尖端塑性区范围较大 图

7a2,7a5）。而在 15MPa高压下，残余应变高度集中于裂纹壁附近，裂纹尖端塑性区显著减小  图 7b2、b5），

表明高压促进了应变集中与塑性应变局域化。Xu 等[28]的研究发现，初生相区域的 KAM 值显著高于其他

区域，通过纳米压痕实验证实，氢可使钛合金的局部流动应力降低 15-20%，导致这些区域出现严重的位错

堆积和应变局域化。在高压下，氢增强局域塑化机制被活化：氢原子促进位错发射和运动，导致塑性变形

高度局域化，最终引发脆性断裂。 

晶界分布图(图 7a4,b4)结合取向图可知，SCC开裂以穿晶断裂为主，裂纹优先穿过 α相内部，仅在遇到

α/β相界时发生局部偏转，这与  α相含量越高，裂纹扩展速率越快”[28]的规律一致。不同压力下均可观察

到裂纹分枝与二次裂纹，体现了应力与腐蚀环境的动态交互作用。Zhang等[24]建立的考虑压力效应的 SCC

模型指出，高压下裂纹分枝受氢分布不均的局部脆化及晶粒间应变不协调引发的应力集中共同控制。本研

究中在 15MPa下观察到的密集裂纹分枝(图 7b1)正是这种应力-氢协同作用的直接证据。

 



 

图 7 Ti80合金在 3.5%NaCl溶液中的裂纹扩展路径 EBSD结果(a1–a5: 0.1 MPa; b1–b5: 15 MPa a1, b1: 裂纹形

貌图 a2, b2: 核平均取向差图 a3, b3: 裂纹尖端放大图 a4, b4: 晶界分布图 a5, b5: 裂纹尖端局部取向差放大

图 比例尺：200 μm a1, a2, b1, b2）及 80 μm a3, a5, b3, b5）。 

Fig.7 The EBSD results of crack propagation path of Ti-80 alloy in 3.5% NaCl solution (a1–a5: 0.1 MPa; b1–b5: 15 

MPa. a1, b1: Crack morphology. a2, b2: KAM map. a3, b3: Magnified crack tip. a4, b4: GB map. a5, b5: Magnified 

KAM at crack tip. Scale bars: 200 μm (a1, a2, b1, b2) and 80 μm (a3, a5, b3, b5). 

 

2.4 综合 SCC机理分析 

Ti80 合金在高压 NaCl 溶液中的应力腐蚀开裂是多尺度耦合作用的过程。在原子尺度，氢原子通过增

强局部塑性机制与氢致脆化机制协同作用，共同降低材料的断裂抗力。一方面，氢促进位错形核与运动，

使塑性变形局域化；另一方面，氢弱化原子间键合，显著降低解理断裂能[30]。 

在微观尺度，α/β相界是 SCC的敏感路径。相界之间存在的固有电化学电位差形成了微观电偶对，驱

动 α相作为阳极发生选择性溶解。同时，相界作为有效的氢陷阱，促进了氢的局部富集与氢化物析出，这

种氢脆效应与电偶腐蚀相互协同，进一步加剧了界面损伤[31]。 

从宏观环境因素看，静水压力对 SCC过程具有显著强化效应。压力不仅提高了氢在材料中的溶解度并

加速其扩散，还可能诱导晶格畸变，增加表面钝化膜的缺陷密度，从而促进 Cl⁻的渗透与局部腐蚀萌生[32]。 

整个过程始于局部阳极溶解。在高压 NaCl环境中，钛合金表面钝化膜保护性下降，Cl⁻优先于膜缺陷

处吸附并引发点蚀。在静水压力作用下，蚀坑底部应力集中，氢与 Cl⁻共同富集，促使阳极溶解机制向氢致

开裂机制过渡，最终形成“局部腐蚀—氢富集—相界脆化—裂纹扩展”的耦合失效路径。 

3 结论 

(1)Ti80 合金在 3.5% NaCl 溶液中，应力强度因子 KISCC随压力增加呈现先相对稳定后显著降低的趋

势，15 MPa时 SCC敏感性明显增强。 

(2)断口形貌分析表明，随着静水压力的升高，SCC 机制由阳极溶解主导逐步向氢致开裂主导的转变，

反映了高压促进 Cl-渗透与氢致催化的耦合作用。 



(3)EBSD分析揭示，Ti80合金的 SCC开裂表现以穿晶断裂为主，伴随局部晶间腐蚀与二次裂纹分枝，

体现了应力与腐蚀介质的动态交互作用；在 15MPa 压力下，裂纹尖端塑性区显著减小，局部应变高度集

中，表明氢增强局部塑性机制被激活，加剧了脆性开裂趋势。  

(4)Ti80合金在 3.5% NaCl 溶液中的 SCC属于 阳极溶解”与  氢致开裂”的复合机制。在原子-微

观-宏观多尺度上，静水压力通过促进 Cl-渗透、加速阳极溶解、增强氢吸附与扩散、诱导氢致脆化等途径，

显著提高了 Ti80合金的 SCC敏感性。 
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