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摘 要：研究了具有双态组织的 Ti-6Al-4V-0.55Fe(TC4F)合金在室温下低周疲劳及保载疲劳的组织特征和断裂机
制，分析了合金在总应变幅为 Δεt/2=1.20%，保载时间为 0.05、10、20 和 30 s 的低周疲劳循环应力-应变响应行为，并研

究了疲劳变形后合金的组织演变 。 发现相邻晶粒的晶体学取向差对 TC4F 合金疲劳裂纹萌生有重要影响 。 一方

面 ，无论是 α/α 相界还是 α/β 相界 ，晶界两侧晶粒的晶体学取向差越大 ，越易萌生裂纹 ；另一方面 ，α 相内产生的
孪晶导致孪晶界相邻晶粒较大的取向差，从而也可在 α 相内部萌生裂纹。 随着疲劳保载时间的增加，导致 α 相中更多
的柱面滑移系激活，位错滑移使相界面产生应力集中，进而使得疲劳寿命降低。最后讨论了不同保载时间下的疲劳裂纹

扩展方式。

关键词：TC4F；保载疲劳；晶体学取向；孪晶

中图分类号： TG146.2 文献标识码：A 文章编号：1000-8365(2023)11-1020-09

Study on Damage Mechanisms and Fracture Behavior During Low
Cycle Dwell Fatigue of TC4F Alloy

DU Hui1, YANG Hui1, DENG Qinghua1, LIU Baofei1, LI Feng1, FENG Liang1,
CHANG Hui1, TANG Bin2, DING Jie1

(1. Tech Institute for Advanced Materials, College of Materials Science and Engineering, Nanjing Tech University, Nanjing
210003, China; 2. State Key Laboratory of Solidification Processing, Northwestern Polytechnical University, Xi'an 710072,
China)

Abstract： The microstructure characteristics and fracture mechanisms of Ti-6Al-4V-0.55Fe (TC4F) alloy with bimodal
structure under low cycle fatigue and dwell fatigue at room temperature were investigated in this paper. The stress-strain
behavior of the alloy was analysed for low cycle fatigue with a total strain amplitude of Δεt/2=1.20% and dwell time of
0.05, 10, 20 and 30 s, and the microstructure evolution of the alloy after fatigue deformation was also investigated. The
results show that the difference in the crystallographic orientation of adjacent grains has an important effect on fatigue
crack initiation in the TC4F alloy. On the one hand, whether at the α/α phase boundary or the α/β phase boundary,
the greater the difference in grain orientation, the more likely it is that cracks will initiate; on the other hand, twinning
within the α phase leads to a greater difference in orientation between the adjacent grains of the twinning boundary,
which can lead to the formation of cracks within the α phase. As the fatigue dwell time increases, it leads to the
activation of more prismatic slip systems in the α phase and the dislocation slip causes stress concentration at the
phase boundary, which in turn leads to a reduction in fatigue life. Finally, the fatigue crack propagation mode is
discussed for different dwell time.
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钛合金具有密度低、比强度高、耐腐蚀性优良、
抗疲劳性能好等特点，因此广泛地应用于航空航天
领域，尤其是在航空发动机上[1-4]。 然而，航空发动机
上的高应力零件如轮盘和叶片等，在承受波动载荷
的同时还会存在发动机突然启动或停止时长时间
处于高应力/应变状态， 这与传统循环疲劳相比，会
显著降低零件的寿命，这种在循环变形中的峰值应
变/应力处引入载荷保持则被称为保载疲劳[5-8]。

近年来，许多学者对钛合金的保载疲劳行为进
行了大量研究[9-15]。Waheed等[9]认为由于位错平均自
由程和塑性滑移总倾向的变化，使得显微组织和织
构显著影响 Ti-6242 合金的应变率敏感性， 而应变
率敏感性是保载疲劳失效的关键因素；Liu等[10]研究
了钛合金 α-β 微观结构的保载疲劳敏感性，发现在
应力保持期间， 由于软硬晶粒之间的应力再分配，
导致裂纹形核， 并且计算了不同微观结构的减载
和渐进循环应力棘轮，即由于保载效应，将导致更
多的应力作用在硬晶粒上；Lavogiez 等 [11]为了研究
TC4 合金在保载疲劳下的 α 晶粒变形机制进行了
间断保载疲劳试验，提出尽管施加的应力不足以在
第一次循环时激活给定的滑移模式，但循环荷载会
促进应力的重新分布，并且发生基底滑移或柱面滑
移的 α 晶粒数量随着保载时间的增加而增加，这将
导致更多的载荷作用在硬晶粒上。Xu等[12]认为超过
阈值应力的疲劳加载将会导致软晶粒上产生滑移，
这会导致硬晶粒的边界处产生强烈的位错堆积，而
应力集中将导致裂纹形核。 因此，合金的内部因素
如织构、微观结构等会影响保载疲劳。

此外，如温度、气氛、应力比等也会对保载疲劳
造成影响。 Harr等[13]研究了 Ti-6242 在室温、120 和
200 ℃下的保载疲劳敏感性， 研究发现在室温和
120℃下有更多的滑移痕迹的积累， 这是因为随着
温度的升高，应力松弛发生得更快，从而导致堆积
的位错数量减少，并且由于局部塑性应变积累减少
而导致有效应力降低；Sinha 等 [14]对 Ti-6242Si 合金
进行了保载疲劳试验，认为保载疲劳寿命通常随氢含
量的增加而增加，氢含量的增加将导致软微织构区和
硬微织构区的局部应力重分布的减少；Sun等[15]提出
对于相同的最大应力，保载疲劳寿命随应力比的增加
而增加，而负应力比试样容易发生延性破坏。

为了阐明 TC4F合金在常规疲劳和保载疲劳载
荷下的保载效应对循环应力-应变行为、 微观结构
演变和断裂行为的影响， 对 TC4F双相合金进行了
应变幅度 Δεt/2=1.20%， 保载时间为 0.05、10、20 和
30 s的疲劳试验。在本研究中，采用透射电子显微镜

(TEM)和电子背散射衍射(EBSD)技术对变形机制进
行了深入分析， 讨论了保载效应与局部晶体学取向
的关系以及如何影响裂纹萌生。 这一结果将进一步揭
示钛合金构件在服役过程中的保载疲劳损伤机制。

1 实验材料与方法

本研究中使用的材料为 Ti-6Al-4V-0.55Fe(TC4F)
合金，具有等轴和板条 α相的双态组织。 TC4F 合金
作为飞机发动机叶片轮盘等主选材料， 在服役时承
受着较高的应力水平，服役寿命较低，所以进行低周
疲劳。 钛合金服役时的疲劳损伤的控制因素有应力
和应变控制两种， 其中当材料承受较低的交变载荷
时，应力控制为主；当交变应力较大时，应变控制为
主，飞机轮盘、叶片主要承受较高的交变载荷，因此
采用应变控制。首先对 TC4F合金进行拉伸性能实验，
然后在屈服强度对应的塑性应变量阶段选取了应变
幅 Δεt/2=1.20%、1.6%和 4.0%作为低周疲劳的总应
变量。 在本实验中选择较低的应变幅 Δεt/2=1.20%，
循环时间长， 以满足后续进行不同保载时间的疲劳
试验。

直径为 6 mm、 标距为 25 mm 的圆柱形疲劳试
样用于应变控制保载疲劳和纯疲劳试验。测试前，对
试样表面进行研磨和抛光， 以消除机器加工产生的
划痕。

在 MTS 370.10 伺服液压机上进行了室温疲劳
试验，总应变幅度 Δεt/2=1.20%，荷载比 R(εmin/εmax)为
0.1，加载和卸载段在 5 s内完成。纯疲劳和保载疲劳
的区别在于峰值应变下的保持时间。 纯循环疲劳波
形中峰值应变下的 0.05 s 保载是为了便于数据采
集； 低周保载疲劳试验采用 Δt=10、20、30 s 保载载
荷波形进行，如图 1所示。

为了研究保载疲劳和纯疲劳的微观结构演变，
将断口试样垂直于力加载轴方向切割， 使用扫描电
子显微镜(SEM)二次电子模式观察断口形貌。 将断
裂失效样品从断口处沿平行于加载轴方向切割，通
过配备 EBSD 的牛津 S-3400N 扫描电子显微镜观
察裂纹扩展路径，分析裂纹附近晶粒取向等信息，依
次用 80# 和 2000#SiC 金刚砂纸研磨， 然后电解抛
光。使用 Channel 5软件处理 EBSD数据。在保载疲
劳和纯疲劳试样的标距段，在断口附近切割 0.2 mm
厚的薄片用于 TEM观察。

2 实验结果及讨论

2.1 循环应力-应变行为
图 2是 TC4F合金在总应变幅度为Δεt/2=1.20%，
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保载 0.05、10、20 和 30 s 的循环应力-循环周次曲
线。 随着保载时间的增加，TC4F合金的疲劳循环次
数减少。 但循环应力响应趋势相似，都是在加载的
初始阶段出现了应力幅度的急剧下降，随后合金进
入循环稳定阶段， 最后循环软化直至合金失效，结
果表明在相同的应变幅度下 ， 保载时间会降低
TC4F合金的疲劳寿命，但对循环应力-应变响应行
为没有明显影响。 表 1 总结了本研究中 TC4F合金
累积的塑性应变量(Δεt/2)和失效循环周次(Nf)的数
据。 对比保载时间为 0.05 和 10 s 的累积塑性应变
量，可以看出累计塑性应变量随着失效循环周次的
减少而减小。 而对比保载时间为 10、20和 30 s合金
的累积塑性应变量数据，发现累积塑性应变随着保
载时间的增加而增加。 实验结果表明保载时间增
加，会导致更多的塑性变形，这可能导致 TC4F合金

过早失效。
2.2 透射电镜下的组织演变

在总应变幅度为 Δεt/2=1.20%以及保载时间为
0.05、10、20 和 30 s 的保载疲劳实验过后， TC4F 合
金试样的微观结构发生了明显变化， 图 3 是透射电
镜下微观组织与位错形态图。 如图 3a 所示，在纯疲
劳中，为了适应塑性变形的需要，α 相内产生大量位
错滑移，随着循环载荷的进一步加载，位错密度开始
变大，并相互缠结在一起形成位错墙。由于 α/β相界
的阻碍，位错大量塞积于 α/β相界面，当位错滑移不
断在相界处挤入挤出时， 这将会造成 α/β 相界的损
伤，因此，TC4F 合金的孔隙和裂纹易于在 α/β 相界
面萌生。 此外，还观察到由于应变引起的马氏体 α′相
变；由于 α 相属于密排六方，只有 3 个滑移系，位错
无法满足塑性变形的需要，因此在保载 10 s 的保载
疲劳中发现了 α 相的孪晶来完成塑性变形 [17]，并且
α 相的孪晶界对位错滑移也有阻碍作用， 可能会导
致裂纹扩展到此处时发生偏转， 而孪晶的产生也意

图 2 TC4F的循环应力-循环次数曲线
Fig.2 Cyclic stress-number curve of the TC4F alloy

图 3 TEM中不同保载时间的微观组织：(a)纯疲劳时 α/β 相界对位错的阻碍，(b)保载时间为 10 s时，α 相内生成的孪晶，(c)保
载时间为 20 s时，位错对 β 相的破坏，(d)保载时间为 30 s时，α 相内的位错缠结

Fig.3 Microstructure in TEM with different dwell time: (a) dislocations piled-up at α/β phase boundaries during pure fatigue,
(b) twinning generated in the α phase at a dwell time of 10 s, (c) deflection of the β phase at a dwell time of 20 s, (d) dislocation

entanglement with a dwell time of 30 s

表1 TC4F的总应变幅度Δεt/2=1.20%的疲劳数据汇总
Tab.1 Summary of the fatigue data for TC4F with a total

strain amplitude of Δεt/2=1.20%
Δt/s Δεp/2/% Nf /cycles

0.05 0.674 18 065

10 0.672 15 085

20 0.676 12 405

30 0.683 9 702

图 1 加载波形示意图：(a)纯疲劳加载波形，(b)保载疲劳加载波形
Fig.1 Schematic drawing of the loading waveforms: (a) pure fatigue loading waveform, (b) dwell fatigue loading waveform
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味着晶粒取向的改变，这将有利或者不利于滑移系
的开动，如图 3b所示。 在图 3c中，随着保载时间的
增加，观察到了 β 相的弯折，这可能是由于循环变
形过程中 α/β 相界处聚集的位错引起应力集中导
致的。 当保载时间为 30 s 时，如图 3d 所示，由于保
载时间的延长，塑性变形程度增加导致更多的滑移
激活，从而导致位错相互缠结。 由以上分析可知，保
载时间的增加将导致更多的滑移系被激活， 使得
α/β 相界处产生应力集中， 从而使得组织退化或导
致裂纹萌生，降低合金的疲劳寿命，这一结果与文
献[18]的研究结果一致，并且与本研究的图 2 和表 1
的数据分析结果自洽。
2.3 断裂行为
2.3.1 裂纹萌生

图 4 所示是总应变幅度 Δεt/2=1.20%的 4 个保
载时间的断口表面和裂纹萌生区的形貌。 可以看
出，断口表面由裂纹萌生区(如箭头所示)、裂纹扩展
区(用虚线圈出)和瞬断区(虚线下方)组成。 此外，
TC4F合金均从试样表面萌生主裂纹。 在本研究中，
断口表面存在单一的裂纹形核位点，而在我们之前

的研究中， 当 TC4F 合金在总应变幅度为 1.60%保
载 10 s 下循环变形时，观察发现有多个裂纹形核位
点，这可能与应变幅度大小相关[16]。此外，TC4F合金
与 TC4 合金疲劳断口的裂纹萌生区形貌特征相似，
出现大量的韧窝和撕裂棱，以及河流状的花样。

图 5展示了总应变幅度为 1.2%， 保载时间为0.05、
10、20 和 30 s的 4 个疲劳试样断口微裂纹附近组织
中孪晶的分布，表 2显示了不同保载时间的孪晶比例，
其中典型的孪晶有 3 种，86°<1120> 是拉伸孪晶，
56°<1120>是压缩孪晶，38°<1120> 是拉伸-压缩孪
晶。 在本研究中 R(εmin/εmax)=0.1，属于拉-拉应变/应
力疲劳，合金中 α 相为密排六方，滑移系较少，位错

图 5 总应变幅度为 1.2%的 4 个载荷保持时间的孪晶分布：(a)纯疲劳(保载 0.05 s)，(b)保载 10 s，(c)保载 20 s，(d)保载 30 s
Fig.5 Distribution of twins for four dwell time with a total strain amplitude of 1.2%: (a) pure fatigue (dwell time of 0.05 s),

(b) dwell time of 10 s, (c) dwell time of 20 s, (d) dwell time of 30 s

表2 总应变幅度为1.2%的4个载荷保持时间的孪晶比例
Tab.2 Proportion of twins for four dwell time with a total

strain amplitude of 1.20%

Δt/s

0.05 6.76 0.22 0.13

10 8.54 1.91 0.12

20 15.0 0.28 0.04

30 10.4 0.41 0.07

孪晶比例/%

86°<1120> 56°<1120> 38°<1120>

图 4 不同保载时间的断口形貌：(a)纯疲劳，相当于保载 0.05 s，(b)保载 10 s，(c)保载 20 s，(d)保载 30 s
Fig.4 Fracture morphology at different dwell time: (a) pure fatigue (dwell time of 0.05 s), (b) dwell time of 10 s, (c) dwell time of 20 s,

(d) dwell time of 30 s

《铸造技术》11/2023 杜 辉，等：TC4F合金低周保载疲劳损伤机制及断裂行为研究 1023· ·



滑移无法满足材料的塑性变形，因此产生了许多的
86°<1120>的拉伸孪晶，以适应载荷完成塑性变形。
并且在 α 相内产生的孪晶界还会对位错滑移起阻
碍作用，可能会使裂纹扩展发生偏转[11,19-20]，此外，孪
晶的生成将改变晶粒取向，进而对滑移系的开动产
生影响。 与纯疲劳相比，保载 10，20，30 s后，合金中
微裂纹附近的拉伸孪晶的比例均增加，这可能是由于
保载时间的增加使合金在循环变形中承受的拉应力
更多而导致的；和保载 20 s 相比，保载 30 s 的拉伸
孪晶的比例下降，这可能是因为由于保载时间的提
高，疲劳寿命下降，经历的塑性变形次数减少，从而
使得拉伸孪晶的比例下降。

图 6展示了总应变幅度为 1.20%， 保载时间为
0.05、10、20 和 30 s 的 4 个疲劳试样断口微裂纹附
近组织中的晶体取向和大小角度晶界分布。 可以看
出，裂纹萌生的位置主要分布在 α/β 相界面、α/α 相
界面以及 α 相内的孪晶界附近，并且在这些缺陷附
近 2~15°的小角度晶界 (小角度晶界为图 6b，d，f和
h 中红线所示，大角度晶界为图 6b，d，f 和 h 中黑线
所示)分布特别多，这也间接的表明晶界及孪晶界对
位错运动的阻碍作用，从而使得裂纹萌生。

由以上研究可知， 裂纹易在 α/β相界面处萌生，
有研究表明， 当 α 和 β 相之间有严格的 Burgers关
系时，滑移可以穿过 β 相而进入相邻的 α 相；反之，
滑移则会在 α/β相界处面处终止[21-22]。 如图 6a~b所
示的 α/β 相界面处的裂纹，由于 α/β 相界面对位错
滑移的阻碍作用，使大量位错堆积在相界处，造成此
处的应力集中，成为裂纹形核位点，破坏 α/β相界。

在钛合金中，当密排六方的 α 相的 c 轴与加载
方向接近平行时(小于 15°)，此时不利于柱面滑移的
激活，可以称这样的晶粒为硬晶粒；反之，则可以称
为软晶粒[23-25]。 软硬晶粒的差异实际上就是它们的
取向有利或不利于滑移系激活，如果这种软硬晶粒
正好结合在一起，可能就会导致位错聚集到软晶粒
的这一侧，随着滑移的不断挤入挤出，会在硬晶粒上
产生剪切应力(因为此时硬晶粒不利于滑移系的激
活)，这将可能导致在硬晶粒上生成疲劳裂纹，这种
情况也可以称为软硬晶粒的应力重分配[26-28]。

如图 6a 的黑色虚线框内所示的孔洞，α 相 1 的
相取向为 <1010>，可以看出它的 c 轴与加载方向的
夹角很小，约为 13°，此时，在此加载方向下它的柱
面滑移系(1010)[1210]下的施密特因子为 0.087，所
以柱面滑移系激活的概率很低，可以将 α 相 1 定义
为硬晶粒；α 相 2 的相取向为 <0001>， 而它的 c 轴
与加载方向的夹角很大，此时它的柱面滑移系下的

施密特因子为 0.47， 当施密特因子高于 0.4 时可以
定义为高施密特因子 [29]，此时柱面滑移激活的概率
很大，所以可以将 α相 2定义为软晶粒。 因此，当柱
面滑移在软晶粒 α 相 2 中开动，一直滑动到软硬晶
粒的相界时，柱面滑移无法在 α 相 1 中激活，所以
造成大量位错堆积在 α/α 相界面的软晶粒这一侧，
从图 6b 也可以看出，有许多 2~15°的小角度晶界聚
集在软晶粒 α 相 2 这一侧，而硬晶粒这一侧几乎没
有位错产生， 软晶界处大量位错的堆积将引起应力
集中，从而导致了 α/α相界面处的裂纹萌生。

一般来说，孪晶可能生成在硬晶粒上，这可能是
由于软晶粒上的位错滑移导致硬晶粒上形成剪切应
力，硬晶粒为了协调变形而形成了孪晶。 如图 6a 的
红色实线所示， 此处的裂纹可能是由于在循环载荷
的作用下，α 相 3 内部产生了拉伸孪晶，由于孪晶的
产生导致两侧晶体取向发生了改变，所以 α 相 3 内
部会和上述的 α/α相界面一样， 形成了如同软硬晶粒
差异而萌生的疲劳裂纹， 并且裂纹的扩展还受到了
孪晶的影响，孪晶界会使得裂纹的扩展发生了偏转。

如图 6c 所示，保载 10 s 过后，当密排六方的 α
相的 c 轴与加载方向的夹角小于 15°的硬晶粒可能
会形成更多的孪晶和位错亚结构。 图中的裂纹可能
是由于上述分析的 α/α 相界、α/β 相界等共同作用
下形成的，裂纹 A 可能是由于加载方向下的相邻晶
粒取向不同，从而导致滑移系激活概率不同，即软硬
晶粒的差异导致剪切应力作用在硬晶粒上形成的，
如 α相 1的取向为 <2110>，柱面滑移的施密特因子
为 0.18，α 相 2 的取向为 <0001>， 柱面滑移的施密
特因子为 0.49；而裂纹 B 则可能是因为 α/β 相界面
对位错的阻碍以及形成的一些亚结构造成的。 并且
在裂纹尖端的部分发现了许多的孪晶和亚结构，这
些孪晶改变了晶体的取向， 可能会在一定程度上改
善原本硬晶粒滑移系激活很少的问题， 但也造成了
更多的类似软硬晶粒差异导致裂纹萌生的问题。

图 6e 展示了 TC4F 合金在保载时间为 20 s 后
疲劳变形的 IPF图， 当位错滑移不能满足塑性变形
的需求时，形变孪晶开始起到协调变形的作用。在图
6e 中，α 相 1 的取向为 <1010>， 柱面滑移的施密特
因子仅为 0.014，而 α 相 2 的取向为 <0001>，柱面滑
移的施密特因子可以达到 0.47。此时，α相中形成的
形变孪晶， 改变了原本有利的晶粒取向 <0001>，即
形成了软硬晶粒差异导致裂纹萌生的情形。

如图 6g所示，保载 30 s 后，可以看出 α 相 1 的
取向为 <2110>，柱面滑移的施密特因子仅为 0.026，
α 相 2 的取向为 <0001>，柱面滑移的施密特因子达
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图 6 总应变幅度为 1.20%的 4 个载荷保持时间的晶体取向和大小角度晶界分布，图上代表了密排六方的 c 轴取向以及柱面滑
移的施密特因子：(a)纯疲劳下的 IPF图，(b)纯疲劳下的大小角度晶界分布图，(c)保载 10 s下的 IPF图，(d)保载 10 s下的大小
角度晶界分布图，(e)保载 20 s下的 IPF图，(f)保载 20 s下的大小角度晶界分布图，(g)保载 30 s下的 IPF图，(h)保载 30 s下的

大小角度晶界分布图
Fig.6 Grain orientation and low angle grain boundary distribution for four dwell time with a total strain amplitude of 1.20%, graphing

the c-axis orientation of a hexagonal close-packed and the Schmidt factor for prismatic slip: (a) IPF graph of pure fatigue,
(b) distribution of low and high angle grain boundaries of pure fatigue, (c) IPF graph with a dwell time of 10 s, (d) distribution of low
and high angle grain boundaries with a dwell time of 10 s, (e) IPF graph with a dwell time of 20 s, (f) distribution of low and high angle

grain boundaries with a dwell time of 20 s, (g) IPF graph with a dwell time of 30 s, (h) distribution of low and high angle grain
boundaries with a dwell time of 30 s

到 0.49，α 相 3 的取向为 <0001>， 柱面滑移的施密
特因子为 0.37。 生成的孪晶两侧 α 相取向分别是
<2110>晶向和 <0001>晶向， 这也将形成软硬晶粒
差异而导致裂纹萌生的现象。

基底滑移和柱面滑移是钛合金中 α 相变形过

程中主要的滑移模式， 如图 7所示的不同保载时间
的基底滑移和柱面滑移的施密特因子， 随着保载时
间的增加，在应变量为 1.2%保载时间为 0.05、10、20
和 30 s的 TC4F合金中柱面滑移的高施密特因子(施
密特因子大于 0.4)变化为 27.20%、38.96%、39.15%
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图 7 不同保载时间的基底滑移和柱面滑移的施密特因子：(a, c, e, g) 柱面滑移下的施密特因子，(b, d, f, h)基底滑移下的施密特
因子

Fig.7 Schmidt factors for basal slip and prismatic slip for different dwell time: (a, c, e, g) Schmidt factors under prismatic slip,
(b, d, f, h) Schmidt factors under basal slip

和57.44%，比例呈上升状态，而基底滑移的高施密
特因子变化为 66.82%、50.64%、32.11%和 19.46%，
反而呈下降状态， 如果对 α/α相界面附近的软硬晶
粒观察可以看出，如图 6a 所示，尽管硬晶粒 α 相 1
的柱面滑移开动概率很低，但由于硬晶粒 α 相 1 的
c轴并没有和加载方向严格平行， 所以当分剪切应力
足够高时，可能会导致基底滑移[24,30]，并且测得硬晶
粒 α 相 1 的基底滑移施密特因子较高， 约为 0.41，
而软晶粒的情况正相反，基底滑移施密特因子较低，
约为 0.09， 这似乎会导致在变形过程中不管是基底
滑移还是柱面滑移的激活， 都会导致软硬晶粒之间
有一方滑移系无法开动，从而导致裂纹萌生。并且这
也证明在保载疲劳条件下， 更高的保载时间可能导
致更多的柱面滑移系激活， 导致更多的裂纹萌生而

使合金的疲劳寿命降低。
2.3.2 裂纹扩展

图 8是 TC4F合金在室温下总应变幅度为1.20%，
保载时间为 0.05、10、20 和 30 s 的 4 个试样断口沿
平行于载荷方向观察的裂纹扩展情况。 可以发现有
许多孔洞和裂纹分布在 α 相和 α/β 的相界面处，在
循环载荷的作用下， 孔洞会沿着 α/β的相界面处扩
展形成晶间微裂纹，并且有时会穿过 α 相内的薄弱
处形成穿晶裂纹，如前文分析的 α 相的孪晶而萌生
的孔隙，最终裂纹相互连接逐渐长大形成宏观裂纹。
由此可知，TC4F合金在室温下总应变幅度为1.20%，
保载时间为 0.05、10、20 和 30 s 的主要断裂方式为
微孔聚集的沿晶断裂。
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图 8 不同保载时间下的疲劳裂纹扩展：(a)保载 0.05 s，(b)保载 10 s，(c)保载 20 s，(d)保载 30 s
Fig.8 Fatigue crack propagation at different dwell time: (a) dwell time of 0.05 s, (b) dwell time of 10 s, (c) dwell time of 20 s,

(d) dwell time of 30 s

3 结论

(1)在总应变幅度为 1.2%，载荷时间为 0.05、10、
20 和 30 s 的条件下，TC4F 合金在循环变形的初始
阶段表现为循环软化随后进入循环稳定阶段，最后
表现为循环软化直至失效断裂；随着保载时间的增
加，TC4F合金塑性应变积累越多，疲劳寿命越低。

(2)孪晶变形是本研究中 TC4F合金保载低周疲
劳裂纹形核的重要因素之一。 随保载时间的增加，
合金在循环变形中承受更多的拉应力，产生更多体
积分数的 86°<1120> 拉伸孪晶。 一方面，孪晶界对
位错滑移起阻碍作用；另一方面，孪晶改变了孪晶
界两侧的晶体取向，从而阻碍位错运动，造成应力
集中而成为裂纹形核位点。

(3)晶粒取向是本研究中裂纹形核的另一个重
要因素。 当 α 相的 c 轴与加载方向夹角小于 15°时
不利于柱面滑移的激活，从而形成软/硬晶粒，位错
在软/硬晶粒界面塞积成为形核位点。随着保载时间
的增加，TC4F 合金中柱面滑移的高施密特因子变
化分别为 27.20%、38.96%、39.15%和 57.44%， 比例
呈上升状态，说明保载时间增加将导致更多的柱面
滑移系激活，从而产生更多裂纹而使合金的疲劳寿
命降低，这与文中疲劳寿命数据一致。

(4)TC4F 合金在室温下总应变幅度为 1.20%，
保载时间为 0.05、10、20 和 30 s 的主要断裂方式为
微孔聚集的沿晶断裂。
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