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摘  要：通过调控脉冲频率优化等离子体电解氧化(PEO)工艺，制备了不同晶粒直径的复合陶瓷膜层，并研究了原位纳米四

方相氧化锆(t-ZrO2)对钛合金表面 PEO 陶瓷膜层低温力学性能的影响机制。纳米压痕和动态热机械分析结果表明，随着 t-ZrO2

晶粒直径的减小，其马氏体相变温度(Ms)降低，当服役温度处于 Ms 附近时膜层的塑性变形能力及低温抗振性能显著增强。通

过膜层纳米结构表征结合分子动力学模拟发现小直径的晶粒通过更高的界面能抑制了马氏体相变，从而降低了 Ms；且具有更

小晶粒直径的膜层可以通过晶间滑移和晶内塑性变形提高低温下的阻尼性能。本工作为提升钛合金表面膜层在低温下服役可

靠性提供了一种可行方法和思路。 
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钛合金由于其优异的比强度和比刚度，常用于

制造航空航天及军工相关领域的精密零部件[1–2]。钛

合金工件在上述领域服役前，通常需要表面处理以

增强其耐磨性及耐蚀性能，例如采用渗硼、激光熔

覆、喷涂、等离子体电解氧化(PEO)等工艺在钛合金

表面制备具有高硬度和高化学稳定性的陶瓷膜层以

增强钛合金工件的服役寿命[3]。其中，等离子体电

解氧化技术由于其膜基结合好、成本低、膜层功能

化多样等优点被广泛使用[4]。但是，随着钛合金在

航天领域的使用率越来越高，航天器紧固件和液氧

管路等严苛的低温振动服役环境对钛合金工件及其

表面陶瓷膜层的力学性能提出了更高的要求[5]。 
由于陶瓷材料主要由离子键和共价键构成，相

较于金属材料具有显著更高的键强，位错开动较为困

难且较难发生氧化还原反应[6]，因此具有更高的本征

硬度、杨氏模量和更优异的化学稳定性，这也是其作

为膜层能够提高钛合金服役寿命的主要因素[7]。但这

一性质也导致陶瓷材料的塑性变形能力较差，一旦

外加载荷突破了材料的弹性极限，陶瓷材料往往只

能通过极小的应变轻微延缓裂纹的扩展，随即就会

彻底失效[8]。特别是在低温环境下晶格振动减弱，

位错运动能垒的提高进一步加剧了陶瓷材料在振动

条件下的脆断倾向[9]。因此，在尽可能保证陶瓷膜

层高硬度、高模量的前提下，如何通过对 PEO 膜层

进行成分及结构设计提高陶瓷膜层在低温下的塑性

变形能力，是提高低温环境下钛合金表面 PEO 陶瓷

膜层服役寿命的关键。为提升陶瓷材料塑性变形能

力，通常采用向陶瓷中引入四方相氧化锆(t-ZrO2)
的方式来抑制裂纹扩展[10]。t-ZrO2 在室温是一个亚

稳相，有自发向低温相，即单斜相氧化锆(m-ZrO2)
转变的趋势，通常在小晶粒直径或稳定剂提供的

相变能垒的稳定下才能在室温下存在。因此，

t-ZrO2 在外力作用或低温影响下会发生马氏体相

变[11]，由 t-ZrO2 转变为 m-ZrO2，该过程伴随着

3%~5%体积膨胀的塑性变形，从而抵消裂纹应力场

抑制裂纹扩展[12]。马氏体相变是一种无扩散型、切

变主导的固态相变，可能由温度降低或外加应力诱

发[13]。在不引入稳定剂的前提下，t-ZrO2 马氏体相 
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变温度(Ms)主要受到晶粒直径的影响[14]。通过减小

晶粒直径，能够有效降低 Ms，以保证其在特定的温

度区间内发生相变，从而达到针对特定服役环境的

塑性增强效果。 
在 PEO 处理工艺中，通过改变溶液组分可以实

现对膜层成分的调控，而改变电参数则可以调节膜

层中纳米晶相组成和晶粒直径的调控[15]。对于钛合

金，在其表面制备的 PEO 膜层通常主要由 TiO2 和

其他氧化物构成[16]，可以通过向电解液中引入锆盐

从而在膜层中原位合成 t-ZrO2 纳米晶以实现膜层增

韧[17]。根据 PEO 膜层生长机制，晶粒长大和凝固过

程主要受单脉冲时间与单脉冲能量的共同影响[18]。

因此，通过调控脉冲频率或占空比改变单脉冲时间

是调控 t-ZrO2 晶粒直径的一个可行的手 段[19]。在

此基础上，采用动态热机械分析(DMA)模拟真实服

役环境中的低温和动态载荷[20]，能够有效研究材料

在不同温度下的动态力学性能。结合聚焦离子束

(FIB)和高分辨透射电镜技术获取膜层的纳米微观

组织[21]，并基于分子动力学模拟通过对纳米相界面

在载荷影响下的变形行为进行重构和应力应变信息

输出[22]，能够进一步为优化膜层结构、提升膜层性

能提供理论依据。 
因此，本工作通过调节 PEO 技术调控脉冲频率

实现了 4 种不同平均晶粒直径的 TiO2/t-ZrO2陶瓷膜

层的原位制备，研究了低温下晶粒直径对膜层中

t-ZrO2 相变行为及膜层动静态力学性能的影响，结

合纳米显微表征与分子动力学模拟揭示了晶粒尺寸

影响膜层力学性能的机制，为钛合金表面低温抗振

膜层的设计与研究提供理论依据和实验基础。 

1  实验 
1.1  等离子体电解氧化膜层的制备 

以Ti6Al4V 为基体材料，分别将其加工成 10 mm × 
10 mm × 1 mm(静态力学性能测试)和 60 mm × 6 mm × 
1 mm(动态力学性能测试)的标准试样。采用 400# 
(粒径 30~40 μm)、800#(粒径 18~22 μm)、1200#(粒
径 10~14 μm)和 1600#(粒径 8~10 μm)的砂纸对基

体样品进行逐级打磨后乙醇清洗试样基材并烘

干。分别配制锆盐电解液和磷酸盐电解液用于制

备样品 D1~样品 D4 和基准样品(样品 RS)，其中

锆盐电解液由 15 g/L 的 K2ZrF6、5 g/L 的(NaPO3)6、

5 g/L 的 NaH2PO4、10 g/L 的 NH4HF2 和 1 L 蒸馏水

组成，磷酸盐电解液由 10 g/L 的(NaPO3)6、10 g/L
的 NaH2PO4、15 g/L 的 NH₄HF₂组成以确保 2 种电解

液的电导率相近；所有药品均来自上海麦克林生化

科技股份有限公司，纯度为 99.9%(质量分数)。采用

单脉冲直流电源(MAO-20D 型，长安大学)对基体进

行 PEO 处理，其中 D1，D2，D3，D4 样品的脉冲

频率分别为 500，1000，1500 Hz 和 2000 Hz，所有

样品采用恒定电流模式，处理电流密度为 0.2 A/cm2，

占空比为 20%，处理时间为 20 min。制备不含 t-ZrO2

的样品 RS 采用的电参数与样品 D1 一致。PEO 完

成后对样品进行乙醇清洗并烘干。 
1.2  膜层成分及结构表征 

采用 SmartLab X(Rigaku Corporation，日本)射
线衍射仪对膜层进行低温 X 射线衍射(XRD)分析，

辐射、扫描速率和扫描范围分别为 Cu Kα、4 (°)/min
和 20°~80°(2θ)。XRD测试设备的工作电压为 45 kV，

电流为 200 mA，输出功率为 9 kW。测试温度从 300 
K 逐级降温到 150 K，降温阶梯为 50 K，保温时间

为 2 min。通过聚焦离子束(Helios Nanolab 600i, FEI 
Company，美国)制备了样品 D1 和样品 D3 膜层的

薄样品，并使用高分辨率透射电子显微镜(HRTEM，

JEM-2100F，JEOL Ltd.，日本)和能量色散 X 射线谱

(energy dispersive spectroscopy, EDS)对不同样品中

的纳米晶粒进行观察和元素分析。使用 Digital 
Micrograph 软件和 Strain++软件分析图像，以输出

快速傅里叶变换(FFT)和几何相位分析(GPA)图。 
1.3  低温静态力学性能测试 

采用 Hysitron TI 980 (Bruker Corporation，美国)
纳米压痕测试机表征膜层在不同温度下的硬度及

杨氏模量。在膜层截面上进行以尽可能屏蔽基体

效应。该仪器配有 Berkovich 型压头，用于测量膜

层的力学性能。试验期间采用的加载速率为   
1.5 mN/s，保持时间为 5 s。测试温度从 300 K 逐

级降温到 150 K，降温阶梯为 50 K，保温时间为   
2 min。每个样品同一温度下测量 5 次，测试后取

平均值记录。 
1.4  低温动态力学性能测试 

基于 DMA Q800 (TA Instruments, 美国)动态热

机械分析仪对样品进行低温振动试验以表征其低温

动态力学性能，采用幅值/模式在 300，250，200 K
和 150 K 4 个温度下进行恒温振动测试，每个温度

的保温时间为 20 min，振动频率为 500 Hz，振动

时间为 30 min。使用双悬臂梁夹持装置夹持试样，

其原理如图 1 所示。测试结束后输出所有样品的损

耗模量和阻尼损耗因子(tanθ)，用于分析膜层的减

振和阻尼性能。 
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图 1  DMA 双悬臂梁夹持装置工作原理示意图 
Fig. 1  Schematic diagram of the dynamic mechanical analysis 

(DMA) double cantilever beam clamping device 
 

1.5  分子动力学模拟 
为分析 t-ZrO2 和 TiO2 晶粒界面处原子的应

力分布，建立了(011)取向的 t-ZrO2 晶粒和(110)取向

的 TiO2 晶粒的三维模型。基于实际膜层中的晶粒直

径，建立了 2 个平均晶粒直径大小不同的模型，模

型的大小均为 100 Å×100 Å×100 Å，每个模型总共

包含 91 988 个原子。通过开源软件包 LAMMPS[23]

进行了分子动力学模拟。Zr4+和 O2–、Ti4+和 O2–之

间的原子相互作用由 Buckingham 势函数描述[24]。

首先对模型进行能量最小化，然后在零压力下将样

品在等压系综下弛豫 50 ps。随后将不同晶粒直径的

模型在不同温度下(150，300 K)施加 5×10–6 /fs 的恒

定应变率来模拟拉伸试验。使用开放可视化工具

(OVITO)软件分析结果，跟踪原子局部剪切应变以

可视化变形过程并同步输出宏观应力–应变曲线表

征力学响应。 

2  结果与讨论 
2.1  复合膜层在不同温度下的成分及纳米结构 

通过对不同晶粒直径的膜层进行相组成成分分

析，发现各组试样膜层中均主要由 t-ZrO2，TiO2 和

少量 m-ZrO2 组成，符合标准谱(PDF 50-1089, PDF 
21-1276, PDF 37-1484)，但在各相峰强和半峰宽上

有一定差异，如图 2 所示。其中，在 30.2°的 t-ZrO2

特征峰表现最为明显，呈现出随着脉冲频率的增加，

峰强降低，半峰宽增大的趋势。根据 Scherrer 公式

可知随着半峰宽增加，晶粒厚度则会随之减小。这

表明随着脉冲频率的增加，样品 D1、样品 D2、样

品 D3、样品 D4 中 t-ZrO2的晶粒直径逐渐降低。因

此，可以初步判定脉冲频率与特定晶向的 t-ZrO2直

径具有负相关的关系。这可能是由于更高的脉冲频

率缩短了单位通电时间，减小了 t-ZrO2 纳米晶的生

长时间，导致 t-ZrO2 纳米晶生长受限。但是，其他

物相和其他晶向的衍射峰半峰宽较小，难以采用此

方法对膜层的晶粒直径进行定量分析，因此，对于

膜层中 t-ZrO2 及 TiO2 的具体晶粒直径，仍需要采用

更加直观的检测方法进一步统计分析。 

 
 

图 2  不同晶粒直径(样品 D1~样品 D4)及样品 RS 膜层的

XRD 衍射峰 
Fig. 2  XRD diffraction peaks of the coatings with different 

grain diameters (D1–D4 samples) and RS sample coatings 
 

通过对样品 D1~样品 D4 分别进行聚焦离子束

样品制备和透射电子显微镜(TEM)观察，发现不同

样品间存在显著的晶粒直径差异(图 3)。基于 TEM
照片可知膜层主要由纳米晶与非晶组成，与 XRD
谱中观察到的峰型相符。其中，O 元素分布较为均

匀，Zr 和 Ti 在不同晶粒处集中，形成互补的分布趋

势，表明 TiO2与 ZrO2晶粒在膜层中随机分布。通过

统计 4 组样品中所有类型晶粒直径的频数分布， 
 

 
 

图 3  通过 TEM 观察不同晶粒直径膜层的晶粒分布 
Fig. 3  Grain distribution of coatings with different grain diameters 

observed by TEM 
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可以较为准确的量化不同样品之间的晶粒直径差

异。基于对 4 组样品在明场像中观察到的晶粒进行

统计得到样品 D1~样品 D4 中的晶粒直径频率分布

(图 4)，结果表明样品 D1 中的晶粒直径最大，样品

D2、样品 D3 和样品 D4 则依次减小，4 组样品的平

均晶粒直径分别约为 40，30，22 nm 和 17 nm。以

上结果表明，可以明确 PEO 脉冲频率对本研究中膜

层的纳米晶晶粒直径有显著影响，即在 500~2000 Hz
的脉冲频率范围内，膜层中的纳米晶晶粒直径随着

脉冲频率的增加显著减小。 
 

 
 

图 4  不同膜层的晶粒直径频数分布统计图 
Fig. 4  Frequency distribution statistics of grain diameter for 

different coatings 
 

对 4 组样品在 300，250，200 K 和 150 K 温度

下进行 XRD 测定，根据特征峰强度估算特定取向

t-ZrO2 晶粒的相对含量[25–26][体积分数 Vt，式(1)，  
式(2)]： 

( )t 1
1 1

PxV
P x

= −
+ −

                     (1) 

( ) ( )
( ) ( ) ( )

m m

m m t

112 001

112 001 011

I I
x

I I I

+
=

+ +
          (2) 

式中： mI 和 tI 为 m-ZrO2 和 t-ZrO2 对应取向的特征 
峰峰强；P 为峰强–体积分数线性拟合的斜率，在用 
于估算 tV 时取 1.311 以获得最精确的拟合结果[25]。 
Vt 估算结果如图 5 所示，4 组样品在室温保持了相

近的相对含量，但随着温度的降低，样品 D1 在   
250 K 时 Vt从 68%下降到 26%，而后随着温度降低

缓慢下降至约 22%，而其他样品的 Vt 则是在 250 K
时出现了略微的下降(约 10%~15%)。随着温度降低

至 200 K 和 150 K，样品 D2 和样品 D3 也分别发生

了类似的 Vt 骤降，而在样品 D4 中并没有观察到这

一现象。以上 4 组样品中 Vt均出现了不同程度的下

降，这是因为部分 t-ZrO2随温度降低相变为 m-ZrO2。

这一自发进行的相变表明m-ZrO2与 t-ZrO2的结晶驱 
动力 GΔ 增加(吉布斯自由能差值， GΔ 为负)，由于 

t-ZrO2 向 m-ZrO2 转变为放热反应，结合 Clausius- 
Clapeyron 关系[27]可知获得低冷却速率下温度降低会

进一步增加自发相变的驱动力。此外，随着样品晶粒

直径的减小，Vt骤降对应的测试温度也有所降低，直

至样品D4(平均直径约为17 nm)降低至150 K时仍未

观察到明显的 Vt 骤降。膜层中纳米晶晶粒直径的降

低会增加晶粒的表面积/体积比，这可能会增强尺寸

效应对 t-ZrO2 的稳定作用。这一现象可以结合晶粒

直径与 t-ZrO2相变温度关系分析[14][式(3)]： 
0 1/2

s sM M Kd −= +                       (3) 
式中： 0

sM 为单晶中马氏体相变的起始温度； K 为

一个负常数； d 为晶粒直径。可见， 1/2d − 与马氏体 
转变起始温度呈现正线性相关的关系，即随着晶粒

直径的减小，t-ZrO2 向 m-ZrO2 发生相变的温度也会

随之减小。因此，具有更小平均晶粒直径的样品 D3、
样品 D2 比样品 D1 在更低的温度发生相变，而样品

D4 的大部分晶粒直径过小导致测定温度范围内无

法使其发生相变。 
 

 
 

图 5  恒定温度下(300，250，200 K 和 150 K)样品 D1~样品

D4 中 t-ZrO2的相对含量变化(Vt, 体积分数) 
Fig. 5  Variation of relative content (Vt, in volume fraction) of 

t-ZrO2 in D1–D4 samples at constant temperature (300, 
250, 200 K and 150 K) 

 
2.2  复合膜层低温静态力学性能 

为明确纳米晶直径对膜层低温下力学性能的影

响，采用纳米压痕试验对 150~300 K 不同温度下的

膜层硬度(H)及杨氏模量(E)进行了测定。结果表明，

所有样品的硬度随温度的降低均有一定程度的增

加，不同膜层在 150 K 下相较于 300 K 下的硬度最

大增加幅度为 6%~32%不等，且含 t-ZrO2 的膜层相

较于样品 RS 膜层硬度显著提高。样品 RS 膜层的硬

度随温度降低从 5.6 GPa 逐渐增加至 6.2 GPa，150 K
下硬度仅与样品 D1 300 K 下硬度相当，表明 t-ZrO2

纳米晶具有相对更高的本征硬度。硬度随温度降低

而增加的现象可能是由 2 方面原因导致的：一方面
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是由于原子振动能量降低，原子间距的缩小，晶内

和晶间的位错运动阻力增大，材料塑性变形能力下

降，导致硬度提升；另一方面则主要是样品 D1~    
样品 D4 中 t-ZrO2 发生了向 m-ZrO2 的相变。外加应

力为 t-ZrO2 向 m-ZrO2 的相变提供了额外的驱动力，

导致膜层中 t-ZrO2 在比 Ms 更高温度下发生了马氏

体相变。而相变后 m-ZrO2 产生的体积膨胀会产生压

应力场抵抗裂纹扩展，对硬度计压头的侵入表现出

额外的变形抗力，这就导致了图 6a中样品D2在 250 
K和样品D3在 200 K的硬度阶跃。同样的，含 t-ZrO2

膜层的杨氏模量也显著高于样品 RS 膜层，且在降

温过程中发生了类似的变化(图 6b)，这表明样品

D1~样品 D4 的刚性提高，抗塑性变形能力增强，同

样是由于大量 t-ZrO2 晶粒相变导致的。与硬度变化

不同的是，样品 D2、样品 D3 的模量在特定温度下

出现了跃升，表明只有在测试过程中伴随应力诱发

马氏体相变时模量才会提高，而在更低温度下，膜

层中大部分 t-ZrO2 已经提前发生了相变，膜层中整

体应力场分布较为均匀，样品的模量则不再快速增

加。为了更加清晰地表征膜层随温度降低时抗塑性变

形能力的变化[28]，分析含 t-ZrO2 样品的 H3/E2 发现，

样品 D2、样品 D3 分别在 250、200 K 有明显的下

降(图 6c)，最大降幅约为 42%，表明以上样品中的

马氏体转变会降低材料的抗塑性变形能力。这可能

是因为膜层中的 t-ZrO2 主要以纳米晶的形式存在，

其相变后不足以引起显著的微裂纹，且其体积膨胀

产生的应力场抑制裂纹时恢复了部分塑性变形，增

强了膜层的塑性变形能力。对于样品 D4，与先前

XRD 中测试的一致，在纳米压痕测试温度范围内没

有观察到显著的力学性能突变，表明即使在应力作

用下，样品 D4 中较小的晶粒直径仍能在 150~300 K
的范围内保持对 t-ZrO2 的稳定作用。 

 

 
 

图 6  不同膜层在 150~300 K 下的静态力学性能对比 
Fig. 6  Comparison of static mechanical properties of different coatings at 150–300 K 

 

2.3  复合膜层低温动态力学性能 
为了更加直观地反应膜层在低温动载服役过程

中的力学性能变化，明确晶粒直径对膜层中 t-ZrO2

相变点的影响，采用 DMA 对膜层低温动载下的损

耗模量和阻尼损耗因子(tanθ)进行研究(图 7)。损耗

模量通常用来评估材料本征属性在震动过程中导致

的能量损失，而阻尼损耗因子则可以反映材料内多

种来源的耗能机制产生阻尼性能的效率。通过将所

有样品分别在 4 个温度下进行 DMA 测试，获得了

不同晶粒直径对样品低温动态力学性能的响应。不

同温度下 5 组样品的损耗模量和阻尼均有显著差

异。样品 D1~样品 D4 相较于样品 RS 在所有温度下

损耗模量和 tanθ 值均显著提升，且样品 D1~样品

D4 分别在 300，250，200 K 和 150 K 表现出最高的

损耗模量，表明不同温度下振动过程中对应不同晶

粒直径的 t-ZrO2 相变能够有效提升膜层的本征减振

性能。除 D1 因在 300 K 下发生相变导致损耗模量

和阻尼显著增加以外，所有的样品随温度降低损耗

模量和阻尼均有所增加且更加明显，这是由于 DMA
测试中金属基体的参与导致的。除样品 D4 以外不

同样品分别在不同温度产生了损耗模量和 tanθ的阶

跃，这些阶跃是受 t-ZrO2 相变吸收能量及体积膨胀

的压应力场影响产生的，符合晶粒直径与 Ms 之间的

对应关系。值得注意的是，通过横向比较不同样品

的损耗模量和 tanθ值随温度的变化可以发现，在相

同温度条件下，不发生相变时晶粒直径较小的样品

始终表现出显著更高的 tanθ值(即排除300 K下样品

D1，250 K 下样品 D2 和 200 K 下样品 D3)。这表明

样品的阻尼特性不仅受 t-ZrO2 相变和金属基体的影

响，还存在一个额外的、与晶粒直径密切相关的振动

能量耗散机制。晶粒直径越小，相同体积下晶界面积

越大，晶界长度和位错密度也会显著增加，因此更小

的晶粒直径有助于振动过程中通过晶间的相对滑动

和晶界上的位错运动耗散更多的能量。  
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图 7  不同膜层在 150~300 K 下的动态力学性能对比 
Fig. 7  Comparison of dynamic mechanical properties of different coatings at 150~300 K 

 
综上所述，含 t-ZrO2 的不同晶粒直径的样品会

在不同的服役温度下发生相变从而增强其塑性变形

能力和抗振性能，且晶粒直径本身对所有温度下的

力学性能均有影响，而马氏体相变则主要在特定温

度下表现出对力学性能的强化作用。因此针对服役

环境在合适的温度区间选用特定晶粒直径的膜层能

够有效改善 TiO2/t-ZrO2 陶瓷膜层的服役性能。 

2.4  TiO2/t-ZrO2 界面应力分析 
为明确膜层中不同晶粒直径的 t-ZrO2 稳定程度

不同及 tanθ值随晶粒直径变化的原因，采用HRTEM
对样品D1和样品D3膜层进行了晶体界面关系及应

力状态分析(图 8)。FFT 结果表明膜层中晶粒结晶不

完全，包含部分非晶成分。基于对单个晶粒的晶面间

距和 FFT 图像分析，明确了样品中 t-ZrO2  
 

 
FFT is fast fourier transform; GPA is geometric phase analysis. 

图 8  样品 D1 和样品 D3 的 HRTEM 晶粒照片及界面应力分析 
Fig. 8  HRTEM grain images and interfacial stress analysis of D1 and D3 samples 
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晶粒主要的取向是(011)，TiO2 的主要取向是(110)，
二者之间形成的界面在膜层中大量存在。其中

(011)t-ZrO2 的晶面间距为 0.295 nm，(110)TiO2 的晶

面间距为 0.332 nm。根据错配度(δ )计算公式可以确

定(011)t-ZrO2/(110)TiO2之间的界面关系[式(4)]： 

β α β α2( )d d d dδ = − +                   (4) 

其中： βd 和 αd 分别是 2 个晶面的晶面间距。计算可

知，对于(011)t-ZrO2/(110)TiO2 界面，δ =0.12，属 
于半共格界面。半共格界面能够在保障界面强度的

同时提供部分应力传递通道，促进界面应力的转移，

有助于 t-ZrO2 发生应力诱导相变。因此，在不同温

度下，样品 D1~样品 D4 能够在静态或动态力学性

能的测试中表现出明显的 t-ZrO2 马氏体相变特征，

这表明外加应力在膜层中能够有效通过纳米晶间的

(011)t-ZrO2/(110)TiO2 界面传递应力，从而在较大范

围内诱发大量 t-ZrO2 相变。 
通过分别对样品 D1 和样品 D3 的(011)t-ZrO2/ 

(110)TiO2 界面进行 GPA 分析，可以发现在样品 D3

中(011)t-ZrO2/(110)TiO2 界面处应力集中更显著，这

可能是由于直径更小的晶粒表面具有较大的残余应

力导致的。更小的晶粒在形核生长时具有更大的内

外压力差以对抗表面张力，当晶粒停止生长后则表现

为更大的残余拉应力，因此在界面处产生了更明显的

应力集中。这些应力集中为小晶粒带来了更高的界面

能，提高了晶粒的热稳定性。由于马氏体相变属于无

扩散型相变，依据经典形核理论可知更高的界面能增

加了马氏体相变的形核能垒，因此晶粒直径更小的样

品具有更低的 Ms
[29]。此外，更大的晶界长度和单位

长度内更高的界面能显著增加了位错密度，有利于

促进纳米晶晶间滑移，会通过晶界在振动过程中消

耗更多能量，因此晶粒直径更小的样品具有显著更

高的 tanθ值。为明确振动过程中晶间滑移程度与晶

粒直径在不同温度下的关系，基于分子动力学模拟了

样品 D1(40 nm)和样品 D4 (17 nm)中(011)t-ZrO2 和

(110)TiO2纳米晶在不同温度时(300 K 和 150 K)拉伸

载荷作用下的原子应变分布，如图 9 所示。  
 

 
 

图 9  样品 D1 和样品 D4 模型分别在 300 K 和 150 K 下达到最大应力时的原子应变分布云图 
Fig. 9  Cloud of atomic strain distributions for models D1 and D4 samples at 300 K and 150 K, when reaching the maximum stress, 

respectively 
 

首先，所有模型在施加拉伸载荷后呈现出不均

匀的应变分布，且大部分应变均出现在(011)t-ZrO2/ 
(110)TiO2 界面处及(011)t-ZrO2 晶粒内部。这表明在

拉伸载荷导致材料发生变形时，t-ZrO2 和 TiO2 纳米

晶间的界面滑动和 t-ZrO2 晶粒本身的塑性变形承担

了主要的应变。对于不同晶粒直径的模型，具有更

大晶粒直径的样品 D1 模型整体应变分布更集中，

主要分布于晶界处，而样品 D4 模型中(011)t-ZrO2

晶粒内部也出现了明显的应变。这表明晶粒直径过

小时，出了晶间滑动以外，t-ZrO2 晶粒本身的变形

抗力也较小，这也是导致上述小晶粒样品阻尼升高

的原因之一。  
通过对 2 组模型在不同温度下的拉伸行为进行

对比，发现低温下模型整体的变形能力有所下降，

特别是晶粒的内部的应变下降较为明显。因此，低

温会导致模型的变形抗力增加，特别是具有小晶粒

直径的样品 D4 模型。这一特性与低温静态力学性

能中样品 D4 的硬度变化一致，即虽然样品 D4 因为
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较小的晶粒直径没有发生大量的马氏体相变而产生

硬度阶跃，但当温度达到 150 K 时其硬度基本与其

他样品相当。较小的晶粒直径虽然抑制了马氏体相

变的发生，但同样抑制了其降温过程中的晶内变形

能力，从而提高了膜层低温下的硬度。基于拉伸模

拟过程获得的应力–应变曲线(图 10)，发现晶粒直径

与抗拉强度之间呈现出显著的反 Hall-Petch 关系，即

随着晶粒直径的减小，材料的抗拉强度反而下降的现

象。这是因为当晶粒直径小于 30 nm 时，晶界滑移

与位错滑移共同作用导致纳米晶的塑性变形能力显

著增强，从而发生材料软化[30]。特别是在本工作中，

更小晶粒直径的模型在具有晶界滑移机制的同时，晶

内变形也显著强于大晶粒直径的模型，因此这一软化

现象较为明显。虽然样品 D4 模型因为较小的晶粒直

径牺牲了约 29%的抗拉强度，但通过晶界滑移和晶

内塑性变形实现了约 60%应变率的提升。 
 

 
 

图 10  样品 D1 和样品 D4 模型分别在 150 K 和 300 K 下的

拉伸应力–应变曲线 
Fig. 10  Tensile stress–strain curves at 150 K and 300 K for 

models D1 and D4 samples, respectively 

3  结论 
通过对不同脉冲频率制得的不同晶粒直径的膜

层进行低温下的静态及动态力学性能测试，并结合

显微组织分析及分子动力学模拟研究了晶粒直径对

t-ZrO2 马氏体相变的影响及性能强化机制，主要研

究结论如下： 
1) 所有 t-ZrO2/TiO2 复合膜层的静态力学性能

相对于硅酸盐样品 RS 膜层均有显著提升，这主要

是因为 t-ZrO2 相对优秀的本征力学性能和马氏体相

变引起的硬度和模量强化，增强了膜层的塑性变形

能力。 
2) t-ZrO2/TiO2 复合膜层的动态力学性能相对于

硅酸盐样品 RS 膜层有明显提升，这主要是由 t-ZrO2

马氏体相变发生时引起的损耗模量阶跃导致的；且小

晶粒直径的样品表现出了额外的阻尼性能增强； 

3) 膜层中 t-ZrO2 晶粒直径的减小通过界面应

力集中提高了界面能，增加了马氏体形核能垒，有

助于降低 t-ZrO2 发生马氏体相变的温度，从而应对

在不同服役环境中的应用； 
4) 晶粒直径的减小导致晶界长度的增加和低

温下晶内变形抗力的增加，从而引发反 Hall-Petch
效应，通过牺牲部分抗拉强度获得更大的应变率提

升，从而增强陶瓷膜层的塑性。 
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Extended Abstract 
Introduction  Titanium alloys are indispensable in aerospace and military fields for manufacturing precision components owing to 
their exceptional specific strength and stiffness—properties that enable weight reduction while maintaining structural integrity under 
high mechanical loads. However, in harsh low-temperature service environments, titanium alloys suffer from insufficient wear and 
corrosion resistance, necessitating surface modification. Ceramic coatings, renowned for their high hardness, excellent chemical 
stability, and resistance to extreme environments, are commonly applied to address this issue. Among various coating technologies, 
Plasma Electrolytic Oxidation (PEO) stands out due to its advantages of strong film-substrate adhesion and the ability to tailor coating 
composition for functionalization. Nevertheless, ceramic coatings—primarily composed of ionic or covalent bonds—exhibit inherent 
brittleness, which is exacerbated at low temperatures. This brittleness severely limits the service reliability and lifespan of titanium 
alloy components in low-temperature environments. Tetragonal zirconia (t-ZrO2) has emerged as a promising toughening agent for 
ceramics by undergoing a martensitic transformation to monoclinic zirconia (m-ZrO2) under external stress or temperature changes, 
accompanied by a 3%–5% volume expansion. This expansion generates a compressive stress field that inhibits crack propagation, 
thereby improving the coating’s toughness. Critical to this effect is the martensitic transformation start temperature (Ms) of t-ZrO2, 
which is strongly dependent on grain size. Optimizing the grain size of in-situ formed nano t-ZrO2 to match specific low-temperature 
service windows thus becomes a key strategy for enhancing the low-temperature mechanical performance of PEO ceramic coatings. 

Methods  This study aimed to systematically investigate the influence mechanism of in-situ nano t-ZrO2 grain size on the 
low-temperature static and dynamic mechanical properties of Ti6Al4V-based PEO ceramic coatings, and to develop a practical 
process for improving the coatings’ service reliability in cryogenic environments. To achieve this, the PEO process was optimized by 
adjusting the pulse frequency ranging from 500 Hz to 2000 Hz to prepare four sets of TiO2/t-ZrO2 composite ceramic coatings 
denoted as D1, D2, D3, and D4 samples with distinct average t-ZrO2 grain diameters, alongside a reference sample (RS) without 
t-ZrO2. The Ti6Al4V substrates were first machined into two standard sizes: 10 mm × 10 mm × 1 mm for static mechanical testing 
and 60 mm × 6 mm × 1 mm for dynamic testing. Prior to PEO treatment, the substrates were sequentially grounded, cleaned with 
ethanol, and dried. The zirconium salt electrolyte used for D1–D4 samples consisted of 15 g/L K2ZrF6, 5 g/L (NaPO3)6, 5 g/L 
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NaH2PO4, 10 g/L NH₄HF₂, and 1 L distilled water, and the phosphate electrolyte for RS contained 10 g/L (NaPO3)6, 10 g/L NaH2PO4, 
and 15 g/L NH4HF2. All PEO treatments were performed using a single-pulse DC power supply (MAO-20D) under constant current 
mode (0.2 A/cm2), a fixed duty cycle of 20%, and a treatment time of 20 min. 

Results and discussion  The t-ZrO2 grain diameter decreased significantly with increasing PEO pulse frequency: D1 samples (500 Hz) 
had an average grain diameter of ~40 nm, D2 sample (1000 Hz) ~30 nm, D3 sample (1500 Hz) ~22 nm, and D4 sample (2000 Hz) ~ 
17 nm. This trend was attributed to shorter single-pulse times at higher frequencies, which restricted t-ZrO2 nanocrystal growth during 
PEO. XRD analysis revealed that all composite coatings consisted of t-ZrO2, TiO2, and a small amount of m-ZrO2, with the t-ZrO2 
characteristic peak at 30.2° showing increased full width at half maximum and decreased intensity with higher pulse 
frequency—consistent with Scherrer formula calculations for reduced grain size. The Ms temperature of t-ZrO2 decreased with 
decreasing grain diameter. XRD-derived t-ZrO2 volume fraction (Vt) showed that Vt of D1 sample exhibited a sharp drop from 68% to 
26% at 250 K, D2 sample and D3 sample at 200 K, while D4 sample showed no significant Vt change down to 150 K. This was 
explained by higher interfacial energy in smaller grains, which increased the martensitic nucleation energy barrier. When service 
temperatures were near Ms, the coatings’ plastic deformation ability was significantly enhanced. Nanoindentation tests showed that 
D1–D4 samples had higher H and E than RS samples, with stepwise H3/E2 increases corresponding to stress-induced martensitic 
transformation. Dynamic mechanical properties were markedly improved by t-ZrO2 and smaller grain sizes. Dynamic Mechanical 
Analysis (DMA) results showed that D1–D4 samples had higher loss modulus and tanθ than RS samples across all temperatures. D1 
sample peaked at 300 K, D2 sample at 250 K, D3 sample at 200 K, and D4 sample at 150 K, aligning with their Ms temperatures. 
Smaller grains exhibited superior damping due to increased grain boundary area, which promoted energy dissipation via grain 
boundary sliding and intragranular dislocation motion. MD simulations confirmed inhomogeneous strain distribution concentrated at 
t-ZrO2/TiO2 interfaces and t-ZrO2 grains, and an inverse Hall-Petch effect in small grains. D4 sample sacrificed ~29% tensile strength 
compared to D1 sample to achieve a ~60% higher strain rate, enhancing ductility. 

Conclusions  This work demonstrates that adjusting PEO pulse frequency to control t-ZrO2 grain diameter is an effective strategy to 
optimize the low-temperature mechanical properties of ceramic coatings. The mechanism involving Ms temperature regulation, 
interfacial energy enhancement, and grain boundary sliding provides theoretical and experimental basis for the design of 
low-temperature vibration-resistant coatings on titanium alloys, which is of great significance for improving the service life of 
titanium alloy components in low-temperature aerospace environments. 
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