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摘 要：系统地研究了具有层状结构的低成本Ti-2Fe-0.1B合金的低周保载疲劳行为和断裂特性，采用应变控制与拉压结合

的模式进行保载时间分别为0、2、10 s的低周疲劳试验。结果表明，在较低应变幅值下（Δεt/2=0.6%），3种保载时间的试样

在初期均表现出连续软化行为；而在高应变幅值下（Δεt/2=1.4%），则是先在初期出现循环硬化，然后再循环软化，这主要

是内部位错增殖、缠结形成临时障碍，阻碍初期的塑性变形，因而表现为硬化。Ti-2Fe-0.1B合金疲劳寿命随应变与保载时间

显著分化：高应变（Δεt/2=1.4%）寿命降低明显（710→426次），中应变（Δεt/2=1.0%）短时保载寿命较稳定（1604→1610

次），低应变（Δεt/2=0.6%）寿命非单调结果（15478→8543→8887次）。与TA15、Ti80等钛合金比较，Ti-2Fe-0.1B合金的保

载疲劳寿命较佳，这是因为合金断口剖面组织中发现了沉淀的TiB增强相，其自身强度和硬度较高，提高了合金的强度，在

一定程度上阻碍了裂纹扩展。
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1　引 言

钛合金因其优异的比强度、抗疲劳以及耐腐蚀等性

能，在海洋船舶、航空航天和军事科技等领域得到了广泛

应用[1–3]。然而，与传统金属材料（如钢铁、铝合金）相比，

钛合金的低热导率和较大的变形抗力导致其生产加工成

本较高，限制了其在更广泛领域的推广应用[4–6]。微合金

化是一种简单高效且应用成熟的强化方式[7–10]。例如使

用廉价Fe元素来替换昂贵的V等元素，将常用的Al换为

N、O等元素来设计钛合金成分，这样既可以保证合金性

能，又能降低原料成本[11–14]。廉价的Fe元素作为最强的

慢共析型β稳定元素，是常见的钛合金添加原料，有着细

化组织、提升强度、提高热加工稳定性、降低流变应力等

作用[15–19]。而B元素合金化后会在钛合金中形成硼化物

（TiB），它的存在也会细化合金微观结构，进而获得更高

的硬度和强度[20]。

在此基础上，本研究团队开发了一种新型低成本钛

合金Ti-2Fe-0.1B。之前的研究发现，该合金具有良好的

强度和塑性[21–22]，并且在高温变形下具有较低的流动强

度[23–24]。此外，Wang[22]和Mi[25]等的研究也揭示了超细晶

Ti-2Fe-0.1B 钛合金具有良好的热稳定性和腐蚀行为；

Wang[26]等通过高压扭转变形技术（HPT）处理过的合金

显著提高了硬度，且远高于相同条件下的TC4；同时，该

合金在增材制造、热氢处理及剧烈塑性变形技术领域也

具有优异的加工成型能力[23]。然而，尽管该合金在工程

应用中具有显著潜力，但针对其疲劳性能，尤其是低周保

载疲劳（low-cycle dwell fatigue，LCDF）的行为及机制，尚

未得到系统研究。

疲劳的失效断裂是变动的循环应变或应力长期对材

料内部损伤作用逐步积累的结果，往往会产生局部裂纹

或直接断裂，因此难以检测和预防，对工业设备的安全性

和经济性构成重大威胁，尤其是在变动载荷环境中，疲劳

失效是最危险的断裂模式之一[27]。20 世纪 70 年代，

Rolls-Royce公司生产的BR211发动机扇叶在服役期间

的提前失效引发了学界对钛合金保载疲劳的关注。之前

的评估方法对钛合金在巡航状态时处于高应力保载状态

下的疲劳寿命显著降低的问题考虑不足，其疲劳寿命显

著低于简单三角波载荷的疲劳寿命[28–29]，这一现象被定

义为“保载疲劳效应”，并成为钛合金疲劳研究的热点。

近年来，研究表明钛合金的保载敏感性受多种因素
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影响，包括保载时间、应变幅值、合金成分、微织构和晶粒

尺寸等[30–33]。对于保载敏感性较弱的合金，延长保载时

间可增强保载效应；而对于保载敏感性较强的合金，较短

的保载时间即可使保载效应饱和，进一步延长时间无明

显作用[34]。而保载时间的引入会加剧材料的应力松弛，

这与晶体内部的位错运动和应力集中释放密切相

关[35–36]，一些研究指出，保载效应可能是由于在保载期间

积累的时间相关的塑性应变所导致的[29,37–39]。另外，应变

幅值的改变也会影响材料的循环响应行为。Nie等[40]研

究了TC21合金在总应变从 1.4%增加到 2%条件下的低

周疲劳（low-cycle fatigue，LCF）行为，发现随着应变幅值

增大，合金的循环应力下降得更快，循环软化行为十分明

显。Sun等[41–42]对 TC4-0.55Fe的研究进一步指出，低应

变幅值下的裂纹成核驱动力较小，从而延长了疲劳寿命，

而高应变幅值会导致疲劳损伤的加速；同时强调了Fe元

素的添加对TC4 LCF行为的影响，在不同应变幅值下合

金表现出不同的循环硬化或软化行为，表明应变幅值对

疲劳行为的变化有重要作用。

基于此，本研究旨在系统研究低成本Ti-2Fe-0.1B合

金在不同应变幅值和保载时间下的低周保载疲劳性能。

通过试验得到合金的疲劳寿命和循环应力响应行为，并

结合电子背散射衍射（EBSD）和透射电镜（TEM）分析微

观组织的演变和断裂机制，从而揭示该合金的疲劳损伤

机制，为其工程应用提供理论依据。

2　实 验

实验材料为低成本Ti-2Fe-0.1B合金，将原料在真空

自耗电弧炉（VAR）中进行 2次熔炼，获得成分均匀的铸

锭，测试其化学成分如表 1所示，相变温度约为 854 ℃。

随后在两相区温度下进行锻造，在 840 ℃下进行连续轧

制，将直径为 120 mm的棒材轧至直径为 20 mm的细棒

材。轧态Ti-2Fe-0.1B合金沿轧制方向的显微组织见图1，

该合金的α相及少量β相经过轧制后呈现不规则的细条

状，经过测量片层α相平均晶粒厚度约1.87 μm。

通过单轴拉伸试验获得基本机械性能。将拉伸试 

样加工成如图2a的棒状规格，并对其进行机械抛光。使

用型号为 MTS landmark 370.10 液压伺服疲劳试验       

机进行室温拉伸试验 ，夹具的分离速度设置为                

1 mm/min。Ti-2Fe-0.1B合金的工程应力-工程应变曲线

如图 3所示，合金的屈服强度（σy）为 423 MPa，抗拉强度

（σuts）为654 MPa。

图 2b为用于保载疲劳试验的试样的几何尺寸。保
载疲劳试验在应变控制模式下使用型号为 MTS 

landmark 370.10疲劳试验机进行室温疲劳测试，试验过

程采用引伸计来监测标距段的应变的变化过程，进而控

制试验进行（图4a）。根据试样标距段的直径，计算其模

量，并以梯形波的形式（图4b）施加应变。设定轴向全对

表1  Ti-2Fe-0.1B合金化学成分

Table 1  Chemical composition of Ti-2Fe-0.1B alloy (wt%)
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图1  Ti-2Fe-0.1B合金显微组织及α相平均片层厚度

Fig.1  Microstructure (a) and average grain thickness of lamellar α 

phase (b) of Ti-2Fe-0.1B alloy
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图2  棒状拉伸试样和疲劳试验试样的尺寸及拉伸和疲劳试验取样

方式

Fig.2  Sizes of rod-shaped tensile specimen (a) and fatigue test 

specimen (b); sampling methods for tensile and fatigue tests (c)
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称拉-压疲劳循环试验的应变比R（εmin/εmax）=–1、力臂的

加载和卸载时间都为 0.5 s，选取保载疲劳应变幅值     

（Δεt/2）为0.6%、1.0%和1.4%，保载时间分别为0、2、10 s。

设定峰值循环应力下降25%为疲劳样品失效，并继续疲

劳试验，直至样品断裂。

利 用 JSM-6510 型 扫 描 电 子 显 微 镜（SEM）对           

Ti-2Fe-0.1B合金的微观结构、疲劳失效后的断口形貌及

剖面裂纹扩展路径进行表征并分析。

EBSD取样示意图如图 5a所示，利用线切割机从断

口纵截面切取约4 mm的试样，使用砂纸进行机械抛光，

再通过溶液体积比HClO4:CH3(CH2)2OH为1:19的比例混

合配制的电解抛光液进行电抛。操作时，电压设定为

30 V，电流为0.3 A，抛光时间为50 s。使用AZtec Crystal

软件获取位错密度、晶界角度、变形晶粒、再结晶和相体

积分数等相关信息。

为深入分析疲劳实验中的变形机制，采用 JEM-

2100F 透射电镜观察不同试样的位错结构。在靠近断

口、变形较大的位置取TEM样品，方式如图 5b。在垂直

于轴向拉压的方向切取 1 mm厚度的圆片，之后通过手

工研磨双面减薄至 70~100 μm，然后再通过双喷减薄仪

进一步减薄至穿孔，减薄过程中的溶液由高氯酸、正丁醇

和甲醇组成，体积比为6:34:60。最后将处理好的样品置

于设备中进行微观组织观察。

3　结果与讨论

3.1　循环响应行为

合金的疲劳性能受变形程度的影响较大，其中应变

控制下应力的变化过程能够反映合金整体的疲劳性能优

良程度。循环过程中，合金应力随时间逐渐上升的过程

为硬化行为，反之下降则为软化[43]，这对于考虑实际服役

工作环境有极大的参考价值。根据本研究团队先前对

Ti-2Fe-0.1B 合 金 的 低 周 疲 劳 研 究[44]，结 果 显 示 ，            

Δεt/2≤1.2%时，合金的应力幅值随循环次数增大而减小，

整体表现为连续循环软化行为；Δεt/2=1.4%时，合金在前
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图5  EBSD和TEM取样示意图

Fig.5  Schematic diagrams of sampling of EBSD (a) and TEM (b) specimens 
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图3  热轧Ti-2Fe-0.1B合金工程应力-工程应变曲线及局部放大

Fig.3  Engineering stress-engineering strain curves of hot-rolled       

Ti-2Fe-0.1B alloy and its local magnification
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图4  疲劳试样装载示意图及保载疲劳梯形波

Fig.4  Loading schematic diagram of fatigue specimens (a); triangular waves of dwell fatigue (b)
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10次加载循环中的应力幅值有上升迹象，出现轻微的循

环硬化现象，接着循环软化，后期逐渐稳定。而上述研究

基础说明选取不同应变幅值的试样有着不同的循环响应

行为。

在寿命特征上，0.6%、1.0%、1.4% 3点横跨了从长寿

命（接近高周寿命域）到短寿命（深低周寿命域）的范围，

能够代表材料在不同应变幅下的典型寿命表现。因此，

本研究选取了应变幅值为0.6%、1.0%和1.4%这3种有着

不同循环软化/硬化行为的Ti-2Fe-0.1B合金进行保载疲

劳试验，同一应变幅值下选取0、2和10 s的保载时间，其

中保载时间0 s即为低周疲劳。保载循环拉伸-压缩过程

中的应力幅值能够反映合金软化/硬化行为，不同保载时

间下Ti-2Fe-0.1B合金的应力幅值随循环周次的变化曲

线如图 6所示。当Δεt/2=0.6%（图 6a）时，随着疲劳循环

测试的开始，3组试样的应力幅值明显下降，出现循环软

化现象。合金的软化特性是来自循环过程中的位错变

化，即位错湮灭导致的位错密度降低，以及位错亚结构的

形成[45]。在疲劳循环前期，不同保载时间对Ti-2Fe-0.1B

合金的软化行为的影响较小，这 3组样品表现出相似的

循环应力特性。而随着循环次数的增加，保载时间为 2

和 10 s的循环变形过程中软化程度更为明显，持续载荷

的作用下增加保载时间能够加剧Ti-2Fe-0.1B合金循环

软化程度，尤其当保载时间10 s时，循环应力的波动行为

较为明显，最终导致合金疲劳寿命大幅度减少，低应变

（Δεt/2=0.6%）寿命非单调结果（15478→8543→8887次）；

在Δεt/2=1.0%中（图6b），循环软化进入平稳阶段时，保载

时间为 2 s的循环软化程度不及保载时间为 0 s时的，而

循环软化程度一定程度上能够代表疲劳性能的好坏。最

终循环断裂时，保载时间在 2 s的Ti-2Fe-0.1B合金试样

循环次数最多、寿命最长，而保载时间10 s的试样也出现

了循环应力的波动，疲劳寿命最短。此时能够发现较高

应变幅值下，较短的保载时间对于Ti-2Fe-0.1B合金疲劳

寿命的影响相对较小，短时保载寿命较稳定（1604→1610

次）；当Δεt/2=1.4%（图6c、6d）时，循环初始阶段都发生了

明显的循环硬化，这与内部位错增殖阻碍塑性变形相

关[44]，前期每个循环的塑性变形显著，导致位错密度迅速

增加，位错增殖、缠结形成临时障碍，阻碍进一步滑移，表

现为循环硬化。但是相比保载时间0 s时，保载2和  10 s

循环硬化后，试样循环软化程度更小，仍然保持较高的应

力状态，但是保载时间的加入促使合金塑性变形加剧，造

成较大损伤，使得合金疲劳寿命明显降低（710→426次）。

由图中也能够明显发现合金整体的循环变化分为3个阶

段，初始阶段：合金循环变形中，应力随循环次数下降，位

错变化导致循环软化/硬化；稳定阶段：合金变形量饱和，

循环软化随循环周次增加逐渐平稳；失效断裂阶段：应力

随循环次数大幅度下降，合金剧烈软化直至断裂。

塑性应变变化与合金疲劳寿命的长短相关。为了更

好地反映保载时间对Ti-2Fe-0.1B合金循环过程中塑性

a b

c d

图6  不同应变幅和保载时间下Ti-2Fe-0.1B合金的循环应力响应行为

Fig.6  Cyclic stress response behaviors of Ti-2Fe-0.1B alloy under different strain amplitudes and dwell time: (a) Δεt/2=0.6%; (b) Δεt/2=1.0%;      

(c) Δεt/2=1.4%; the initial cyclic amplification diagram of Fig.6c (d)
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变形损伤的影响，绘制不同保载时间下Ti-2Fe-0.1B合金

的塑性应变随循环次数变化曲线，如图7所示。

当Δεt/2=0.6%（图 7a）时，由于疲劳试验设置的应变

比R=–1，所以该合金一个循环周次变形的应变范围在

1.2%。随着循环周次的增加，塑性应变整体呈现上升趋

势，并在最后大幅度上升，表明合金由于塑性变形而断裂。

保载时间从0 s提高到2 s的塑性应变的变化远大于从2 s

提高到10 s的，这表明保载时间的引入对Ti-2Fe-0.1B合金

LCF过程中塑性应变的改变巨大，且随保载时间的增加

而增加。同时明显发现保载时间的增加导致试样塑性应

变上下波动更明显，表明在拉伸-压缩的过程中，保载时

间对于合金塑性应变影响较大，但此时循环塑性应变仍

低于0.6%，合金变形以弹性形变为主。当应变幅值提高

到 1.0%（图 7b）时，发现在保持较大的变形及时间下，使

得试样循环塑性应变上下波动更为明显。保载 10 s时，

塑性应变最大，疲劳寿命最短。保载时间的加入，使得塑

性应变超过了1.0%，塑性变形开始占据主导。由于此时

塑性和弹性形变占比相差不大，保载时间较短，易受合金

固有缺陷及外来因素影响，所以保载0和2 s的疲劳寿命

相近。而当应变幅值增加到1.4%（图7c）时，此时合金变

形以塑性形变为主导，引入保载时间仍然能够提高循环

中的塑性应变，降低Ti-2Fe-0.1B合金保载疲劳寿命。综

上所述，引入保载时间会提高保载疲劳循环变形中塑性

应变，从而降低保载疲劳寿命，并且随着保载时间的增加

疲劳寿命相应降低。

图8是循环半寿命循环周次的应力-应变曲线，此阶

段的迟滞回线反映了循环稳定过程中的拉压变形带给该

合金的应力与应变的变化特征。一个循环内的迟滞回线

是封闭的，其面积与塑性应变能密切相关，迟滞回线的面

积越大，代表该合金循环过程中的塑性应变能越大，表明

材料正在经历更多的塑性变形，疲劳寿命越短[46]。

当Δεt/2=0.6%（图 8a）时，可以看到较低应变幅值下

合金起始循环形成的迟滞回线较小，更靠近0刻度线，塑

性应变能较小，表明Ti-2Fe-0.1B合金此时由弹性变形为

主，保载疲劳寿命长。随着保载时间的引入，相比于0 s的

迟滞回线，保载疲劳的迟滞回线下移，表明Ti-2Fe-0.1B

合金实验循环过程中出现了应力松弛现象，可以认为在

相同的变形程度下，保载过程中会发生集中应力的传递。

曾令荣[47]研究不同初生α相含量对TC4合金的保载疲劳

性能影响，对比分析变形前后初生 α相和次生 α相结构

a b c

图8  不同保载时间下Ti-2Fe-0.1B合金的半寿命循环应力-应变曲线

Fig.8  Half-life cycle stress-strain curves of Ti-2Fe-0.1B alloy under different dwell time: (a) Δεt/2=0.6%, (b) Δεt/2=1.0%, and (c) Δεt/2=1.4%

a b c

图7  不同保载时间下Ti-2Fe-0.1B合金的塑性应变随循环次数变化曲线

Fig.7  Variations of plastic strain of Ti-2Fe-0.1B alloy with the number of cycle under different dwell time: (a) Δεt/2=0.6%, (b) Δεt/2=1.0%, and 

(c) Δεt/2=1.4%
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单元损伤程度，发现疲劳变形过程中应力松弛及应力重

新分配相互关联的情况，相对较软的初生 α相中受到较

高的集中应力会向较硬的次生 α相进行应力的重新分

配。而当保载时间为 2和 10 s时，Ti-2Fe-0.1B合金表现

出近似的应力-应变变化，疲劳寿命相近。

当Δεt/2=1.0%时（图8b），相比Δεt/2=0.6%，两者疲劳

变形中的应力-应变行为相似，但是应变幅值的增加导致

其迟滞回线的面积更大，合金疲劳寿命下降。而当      

Δεt/2=1.4%（图8c）时，可以发现在较高变形下，保载时间

对于应力-应变的影响有较为明显的差异，保载时间为

10 s时，该合金循环中的应力相比保载时间为2 s的迟滞

回线是提高的，保载2 s的滞回曲线应力松弛现象更为明

显，但两者的迟滞回线面积相当，疲劳寿命相近。

3.2　保载疲劳失效断裂行为

3.2.1　保载疲劳失效断口形貌

应变幅值为1.4%时，不同保载时间下Ti-2Fe-0.1B合

金保载疲劳试验后的断口形貌如图 9所示。图 9a、9d和

9g为宏观断口 SEM形貌。3种试样断口中的裂纹萌生

区、裂纹扩展区和快速断裂区没有明显的界线，并且随着

保载时间的增加，合金断口表面逐渐从平滑转为粗糙，靠

近裂纹萌生区的试样边缘也表现出断裂面幅度逐渐增大

的趋势，表明随着增大保载时间，裂纹扩展速度逐渐增

大。Ti-2Fe-0.1B合金在保载循环中的应力-应变行为也

显示了保载时间的增加会导致合金塑性应变的增大，而

较大的塑性变形促进了裂纹的快速萌生与扩展，裂纹之

间的相互连接会形成凹凸不平的平面台阶，造成试样断

口表面粗糙。同时，断口裂纹扩展区的粗糙程度也反映

了疲劳寿命的高低，揭示了Ti-2Fe-0.1B合金保载疲劳寿

命随保载时间增加而降低的规律。

图 9b、9e和 9h为裂纹萌生区对应的放大图，能够发

现应变幅值为1.4%时，裂纹萌生从试样表面及附近多个

点位形核，形核可能起源于应力集中或者缺陷的位置。

一旦裂纹形核后，会以微裂纹的形式快速生长，整体呈现

由点向面的放射状向内部区域扩展，并随保载时间的增

加，裂纹越向加载方向部分扩展，致使靠近萌生区域的试

样边缘呈现瞬断的特征。这是由于保载时间的加入使得

轴向拉伸与压缩的峰值应力持续时间提高，高变形下的

位错滑移促使裂纹尖端钝化，裂纹沿轴向加载方向生长，

靠近试样表面后快速断裂。

裂纹形核后，在循环载荷作用下，裂纹会先以微裂纹

的形式持续扩展和汇聚，并形成较大的主裂纹，其扩展的

区域就为裂纹扩展区。当主裂纹发展形成宏观裂纹时，
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图9  1.4%应变幅值下不同保载时间Ti-2Fe-0.1B合金疲劳断口形貌

Fig.9  Fatigue fracture morphologies of Ti-2Fe-0.1B alloy at strain amplitude of 1.4% under different dwell time 
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较大的变形使得合金仅剩的连接部分快速分离断裂。图

9c、9f、9i所示为高倍数下的裂纹扩展区。如图 9c所示，

保载时间0 s时，Ti-2Fe-0.1B合金裂纹扩展区存在较多的

二次裂纹和疲劳条纹，其中二次裂纹与合金组织对裂纹

扩展的影响有关，而疲劳条纹则和循环载荷相对应。主

裂纹扩展时遇到不同方向的微裂纹和孔洞，在拉压载荷

下，会沿两者方向延伸，形成垂直于裂纹扩展面的二次裂

纹，较多二次裂纹的生长会消耗大量能量，缓解应力集中

和裂纹扩展速度，提高试样疲劳寿命[48]。此外，瞬时断裂

面存在撕裂脊，没有明显解理平面，呈现塑性断裂特征。

而当引入保载时间后，裂纹扩展面的孔洞大小和数量增

加，这来源于峰值应力保载过程中，持续的高变形量促使

更多的位错堆积在α/β相界面，应力集中位置增多，并形

成孔洞或微裂纹。

3.2.2　裂纹扩展路径

应变幅值为1.4%时，不同保载时间的Ti-2Fe-0.1B合

金断口剖面裂纹扩展路径如图 10所示。在不同保载时

间的剖面断裂处都可以发现Ti-2Fe-0.1B合金组织中沉

淀的硼化物相，在先前的研究中通过 TEM 的 SAED 图

谱[25–26]，证明其是TiB增强相，且微量添加B元素通常只

有 TiB 相稳定存在而非 TiB2 相（B 添加低于 0.5wt% ~

1wt%）[49–50]。TiB相在经过轧制变形后沿合金轧制方向

排列，并随机分布在晶界处。如图 10a和 10b中，可以发

现TiB相在较大的变形应力下呈现强烈的脆性断裂，这

是由TiB相自身的较高强度和硬度导致的，少量添加B

元素形成的TiB相能够引起微观结构细化[21,26]，提高了合

金的强度，并一定程度上阻碍合金变形即裂纹扩展。

不同保载时间下，在裂纹扩展行径附近可以发现众
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图10  Ti-2Fe-0.1B合金在应变幅值为1.4%不同保载时间时的断口剖面裂纹扩展

Fig.10  Fracture surface crack propagation of Ti-2Fe-0.1B alloy at strain amplitude of 1.4% under different dwell time: (a) 0 s, (b) 2 s, and (c) 10 s
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多的孔洞大多处于α/β相界面，从图 10a中可以发现TiB

相与 α、β相结合处也出现了孔洞，这些孔洞易在持续的

循环载荷下相互连接发展为微裂纹，从图 10b中可以观

察到部分孔洞聚集相连这一现象。同时，由于保载时间

的加入和较大的变形应力共同作用下，大量裂纹形核产

生孔洞，加剧了主裂纹的扩展速率，降低了合金保载疲劳

寿命，断裂面上存在的大量孔洞残留证明了这一点。而

随着保载时间的增加，合金孔洞数量上升，断裂处的韧窝

数量也更多（图 10c），反映了塑性变形随保载时间的增

加而增加。

此外，裂纹附近的 α相表现为弯曲变形，这是由于

Ti-2Fe-0.1B合金经过剧烈轧制变形后，α、β相大都沿轧

制方向拉伸变长，而当裂纹扩展遇到近乎垂直的聚集 α

相时，一般会沿α相聚集的边界扩展，而当塑性变形程度

较大时，裂纹会穿过α相集束，引起相发生较大的塑性变

形。图 10c中裂纹扩展路径上的TiB相也呈现出裂纹穿

过断裂的形式。因此，在应变幅值为 1.4%时，较大的塑

性变形使得Ti-2Fe-0.1B合金保载疲劳循环中的断裂形

式为沿晶和穿晶的混合断裂。

3.3　保载疲劳组织演变及失效机制

为进一步探究Ti-2Fe-0.1B合金保载疲劳失效机制，

对应变幅值在1.4%时的疲劳断裂试样，采用EBSD进行

组织观察分析。不同保载时间下Ti-2Fe-0.1B合金的反

极图（inverse pole figure，IPF）以及对应的晶粒尺寸如   

图 11所示。对比不同保载时间后的试样组织，由图 11a

可以发现保载0 s变形后的试样组织较为不均匀，整体以

平行于基面的晶粒为主，并且晶粒之间晶粒尺寸和取向

差较大，计算得到其平均晶粒尺寸约为1.67 μm（图11d），

相比Wang等[51]通过EBSD计算热轧Ti-2Fe-0.1B合金的

平均晶粒尺寸1.72 μm而言，合金疲劳变形后，平均晶粒

尺寸变小。如图11b、11c所示，与保载时间为2和10 s的

疲劳断口附近组织相比，可以看出红色晶粒数量明显减

少，绿色和蓝色晶粒数量增多，合金组织也更为均匀。表

明相同变形程度下，保载时间对于晶粒取向影响较大，使

得部分平行于基面的晶粒转变为了柱面和锥面组织，并

且随着保载时间的增加，晶粒尺寸有不断减小的趋向，保

载时间 2 和 10 s 时的平均晶粒尺寸分别约 1.66 和       

1.64 μm（图11e、11f）。

不同保载时间下，疲劳循环过程中的Ti-2Fe-0.1B合

金组织发生了变化，通过EBSD对保载疲劳失效后的组

织进行动态再结晶分析。图 12为Ti-2Fe-0.1B合金的晶

粒取向扩展图（grain orientation spread, GOS），以蓝色再

结晶晶粒和黄色亚结构为主体，红色变形晶粒占比较少。

在 1.4%的应变幅值下，随着保载时间增长，再结晶晶粒

的体积分数明显变多。由于Ti-2Fe-0.1B合金保载疲劳

变形中保持持续的峰值应力，使得动态再结晶的形成过

程有足够的能量和一定的反应时间，促使其体积分数增

加。保载时间 2 s时，合金中的变形晶粒为 16.2%，而保

载时间 10 s的变形晶粒为 10.7%，可以认为相同变形量

下，较短保载时间内应力的传递促使更多晶粒变形。而
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图11  Ti-2Fe-0.1B合金在应变幅值为1.4%时不同保载时间下的 IPF图和晶粒尺寸分布

Fig.11  IPFs (a – c) and grain size distributions (d– f) of Ti-2Fe-0.1B alloy at strain amplitude of 1.4% under different dwell time : (a, d) 0 s, 

(b, e) 2 s, and (c, f) 10 s

•• 1994



第 8 期 王德龙等：低成本Ti-2Fe-0.1B合金应变控制下的保载疲劳行为及断裂特性

保载时间增加后，部分变形晶粒开始转变为过渡的亚结

构，最后亚结构的转变促使动态再结晶增加。

图 13 为 Ti-2Fe-0.1B 合金的核平均取向差（kernel 

average misorientation，KAM）分布图。其中图 13a~13c

所示的KAM图可以宏观表示组织的几何必须位错密度

（geometrically necessary dislocation，GND）。将 KAM＞

1°的部分视为高位错密度（绿色）；KAM＜1°的部分视为

低位错密度（蓝色）。由图13d~13f中可以发现，3种状态

下的Ti-2Fe-0.1B合金组织中低位错密度区域占主要部

分，其占比都在90%以上。而高密度位错区的占比随着
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图13  Ti-2Fe-0.1B合金在应变幅值为1.4%时不同保载时间下的KAM分布图

Fig.13  KAM maps (a–c) and KAM distribution histograms (d–f) of Ti-2Fe-0.1B alloy at strain amplitude of 1.4% under different dwell time : 

(a, d) 0 s, (b, e) 2 s, and (c, f) 10 s
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图12  Ti-2Fe-0.1B合金在应变幅值为1.4%时不同保载时间下的GOS图及再结晶分数统计图

Fig.12  GOS maps (a–c) and recrystallization volume fraction diagrams (d–f) of Ti-2Fe-0.1B alloy at strain amplitude of 1.4% under different 

dwell time: (a, d) 0 s, (b, e) 2 s, and (c, f) 10 s
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保载时间先增加后降低，与图12中变形晶粒体积分数变

化对应，即变形晶粒越多的合金组织中高密度位错区就

越多。试样受到持续的峰值应力加载，激活了 α相中较

多的位错滑移，而较短的保载时间使得位错可能来不及

发生位错湮灭，就运动到下一个晶粒中，促使变形晶粒和

位错密度上升。

图 14 为 Ti-2Fe-0.1B 合金在应变幅值为 1.4% 时的

TEM形貌。从图 14中能够清晰地看到大量位错堆积在

α/β相界面处出现位错塞积。而部分位错排列移动，发展

成了位错线，最后逐渐贯穿整个晶粒。此外，图中除了α

相内的部分位错缠结，还存在由位错亚结构形成的动态

再结晶晶粒，其晶界较为明显，晶界内没有明显位错。结

合上述EBSD得到的 IPF、GOS和KAM图，由此可以推

断，持续的疲劳循环加载过程促使晶粒变形，使得 Ti-

2Fe-0.1B合金内部位错密度增加，导致位错缠结发展形

成亚结构晶粒，进而促使小角度晶界数量增长，最后表现

为连续的动态再结晶行为[20,22]。

3.4　保载疲劳寿命预测

为体现Ti-2Fe-0.1B合金保载疲劳寿命的优异性，除

了保载时间，其余加载条件相同的情况下，与纯 Ti[52]、

TA15[53]和Ti80[54]这几种典型钛合金的低周疲劳寿命进

行对比。如图15所示，绘制出几种钛合金的疲劳寿命随

应变幅值变化拟合曲线。从图 15中可以看到钛合金的

疲劳寿命都随应变幅值的增大而减小，其中Ti-2Fe-0.1B

合金低周疲劳寿命最为优异，纯钛的低周疲劳性能最差。

证明了在纯钛基础上添加Fe、B元素合金化、降低了成本

的同时，也提高了其拉伸性能和疲劳性能。而随着       

Ti-2Fe-0.1B合金疲劳循环中引入保载时间，其疲劳寿命

开始不断下降，并随保载时间的增加而降低，但是不同应

变幅值下Ti-2Fe-0.1B合金的保载疲劳寿命相比其余几

种典型钛合金的低周疲劳寿命仍然更为优异，而一般情

况下，钛合金的保载疲劳寿命会低于低周疲劳寿命。由

此可以认为Ti-2Fe-0.1B合金的保载疲劳寿命在这几种

钛合金中最为优异。

应变幅值（Δεt/2）控制的保载疲劳试验由塑性应变幅

值（Δεp/2）和弹性应变幅值（Δεe/2）这 2 部分组成，如公    

式（1）所示：

∆εt

2
=
∆εp

2
+
∆εe

2
（1）

其中，塑性应变幅度（Δεp/2）和应变幅载荷反向周次（2Nf）

之间的关系使用Coffin-Manson（C-M）公式来描述，如公

式（2）所示：    

∆εp

2
= ε'f(2Nf ) c

（2）

而描述弹性应变幅值（Δεe/2）与疲劳寿命的关系时，

通常使用公式（3）所示的Basquin公式。

∆εe

2
=
σ'f
E (2Nf ) b

（3）

根据公式计算出Ti-2Fe-0.1B合金的塑性应变幅值

和弹性应变幅值，通过最小二乘法拟合，并求得不同保载

时间下的Coffin-Manson和Basquin公式，分别得到保载

时间为0、2和10 s时的总应变幅值与疲劳应变循环次数

的关系公式（4）~（6），通过此关系公式能够预测

Ti-2Fe-0.1B 合金保载时间在 0、2 和 10 s 下的保载疲劳

寿命：

a b c

200 nm 200 nm 200 nm

α phase recrystallization

Dislocation tangles

Dislocation pile-ups at α/β phase

β α

Dislocation lines

Dislocation tangles

α phase recrystallization

Dislocation tangles

α
β

Dislocation pile-ups 
at α/β phase

α

图14  Ti-2Fe-0.1B合金在应变幅值为1.4%时不同保载时间下的TEM形貌

Fig.14  TEM morphologies of Ti-2Fe-0.1B alloy at strain amplitude of 1.4% under different dwell time: (a) 0 s, (b) 2 s, and (c) 10 s

图15  Ti-2Fe-0.1B合金与纯钛等典型钛合金的Coffin-Manson曲线

Fig.15  Coffin-Manson curves of Ti-2Fe-0.1B alloy and typical 

titanium alloys
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0 s:
∆εt

2
= 53.96 (2Nf ) –0.492

+ 2.913(2Nf ) –0.126
（4）

2 s:
∆εt

2
= 30.819 (2Nf ) –0.423

+ 2.644 (2Nf ) –0.126
（5）

10 s:
∆εt

2
= 30.553(2Nf ) –0.427

+ 2.655(2Nf ) –0.128
（6）

4　结 论

1）Δεt/2=0.6%时，与保载 0 s的比较来看，有保载时

间引入的合金软化程度更高，出现应力松弛现象。而当

Δεt/2=1.4%时，3种保载时间的试样初期循环中都出现了

循环硬化，这与内部位错增殖阻碍塑性变形相关。低应

变幅值下，合金主要表现为弹性变形，疲劳寿命较长；而

在较高应变幅值下，塑性变形主导，应力松弛现象愈加明

显，尤其是保载时间较长时。

2）Δεt/2=1.4%时，试样断口的裂纹萌生一般从表面

及附近的多个点位形核，随着保载时间增加，裂纹扩展速

度增大，造成试样断口表面愈发粗糙，导致合金疲劳寿命

不断下降。韧窝数量逐渐增多也表明保载时间提高了循

环中的塑性变形。在不同保载时间的剖面断裂处都发现

了TiB增强相，其随机分布在晶界处。由于其强度和硬

度较高，提高了合金的强度，一定程度上阻碍裂纹扩展。

3）合金组织在保载疲劳循环变形时，较大的载荷会

促使晶粒发生变形，使得合金内部位错密度增加，导致位

错缠结逐渐发展形成亚结构晶粒，进而促使小角度晶界

数量增长，最后表现为连续的动态再结晶行为，并随着保

载时间增加，这一现象加剧。

4）与TA15、Ti80等几种传统钛合金相比，Ti-2Fe-0.1B

合金的疲劳寿命明显更高，其保载 10 s后的寿命也要高

于部分合金。证明在纯钛基础上添加Fe、B元素合金化、

降低了成本的同时，也提高了其拉伸性能和低周疲劳

性能。
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Strain-Controlled Dwell Fatigue Behavior and Fracture Characteristics of Low-Cost 

Ti-2Fe-0.1B Alloy

Wang Delong1, Wang Chu1, Liu Anjian1, Dong Yuecheng1, Igor V. Alexandrov2

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

(2. Department of Materials Science and Physics of Metals, Ufa University of Science and Technology, Ufa 450008, Russia)

Abstract: The low-cycle dwell fatigue behavior and fracture characteristics of a cost-effective Ti-2Fe-0.1B alloy with lamellar microstructure 

were investigated. Strain-controlled low-cycle fatigue tests incorporating tension-compression with dwell time of 0, 2, and 10 s were conducted 

under various strain amplitudes. The results reveal that at lower strain amplitudes (Δεt/2=0.6%), specimens with all dwell durations exhibit 

continuous cyclic softening during initial cycles. Conversely, at higher strain amplitudes (Δεt/2=1.4%), an initial cyclic hardening phase precedes 

subsequent softening, which is primarily attributed to dislocation multiplication and entanglement, forming temporary barriers that impede plastic 

deformation in early stages. The fatigue life of Ti-2Fe-0.1B alloy demonstrates significant strain amplitude and dwell time dependence. At high 

strain amplitude (Δεt/2=1.4%), the life reduces (710→426 times). At intermediate strain amplitude (Δεt/2=1.0%), specimens maintain stable 

fatigue life under short dwell periods (1604→1610 times), while low strain amplitude (Δεt/2=0.6%) testing reveals non-monotonic life variations 

(15 478→8543→8887 times) with the prolongation of dwell time. Comparative analysis with conventional titanium alloys (TA15, Ti80) 

demonstrates that dwell fatigue resistance of Ti-2Fe-0.1B alloy is better. Microstructural characterization of fracture profiles reveals the presence 

of precipitated TiB phases. These high-strength and high-hardness precipitates contribute to enhanced matrix strength and can provide effective 

crack propagation resistance through reinforcement mechanisms, which improves the overall fatigue performance of alloy􀆳s.

Key words: titanium alloy; alloying elements; dwell fatigue; fracture characteristics
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