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高强韧TC4-0.55Fe钛合金低温冲击韧性及断裂机理

王德龙 1，何苗霞 1，高文硕 1，郭雨萌 1，董月成 1，Alexandrov Igor V.2

（1.  南京工业大学 材料科学与工程学院，江苏  南京  211816）

（2.  乌法理工大学 材料科学与金属物理系，俄罗斯  乌法  450008）

摘 要：为了进一步提高钛合金的低温韧性，研究钛合金低温断裂失效机理，本研究采用 Fe微合金化方法制备了TC4-

0.55Fe钛合金，系统研究了其在20~–196 ℃范围内的冲击性能及断裂机制。结果表明：TC4-0.55Fe钛合金在20 ℃下的低温

韧性达到 66.8 J/cm2。随着温度降低至–20 ℃，低温韧性没有发生任何改变。当温度继续下降至–70 ℃时，低温韧性开始降

低，达到46.8 J/cm2，当温度降至–196 ℃时，冲击韧性仍保留有25.1 J/cm²，较TC4钛合金提升23.8%。扫描断口分析显示，

–196 ℃仍未达到该合金的韧-脆转变温度。通过EBSD表征发现，各温度下裂纹附近均有显著数量的孪生行为，且温度越低，

孪晶密度越高。分析表明：TC4-0.55Fe合金优异的冲击韧性主要归因于细晶强化、β基体中弥散分布的细小针状αs相，以及

低温下孪晶密度显著增加的协同作用，三者共同诱导裂纹扩展路径偏转，显著提升抗断裂能力。
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1　引  言

钛合金作为一种轻质金属，因其高比强度与优异的

低温韧性[1–3]，成为极地科考、低温贮运等领域中极具发

展前景的低温结构材料，广泛应用于航天器低温燃料储

罐、极地考察装备等关键部件制造[4–6]。钛合金材料的应

用可以极大减轻设备质量，节约设备所用能源[7]，是新一

代高性能船舶和低温设备不可或缺的材料。这些设备在

使用过程中不可避免地会受到冲击载荷的影响，那么研

究钛合金结构件在低温冲击载荷下的性能[8–9]就显得尤

为重要。金属的力学性能与温度密切相关，不同的温度

条件下的合金变形机制会存在显著的差异[10–11]，通常金

属材料的强度随着温度的降低而增加，而其韧性通常会

随着温度降低而下降[12–13]。

低温钛合金是专门针对极低温环境（如–196 ℃甚至

更低温度）服役条件而开发的特种钛合金。以液氢、液氮

储箱为代表的航天领域和北极地区环境为例，其温度通

常分别低至–252和–196 ℃[14–16]，这对结构件材料的低温

强韧性提出了严格的要求。为满足这些特殊环境的应用

需求 ，西北有色金属研究院等单位先后研制了

Ti2Al2.5Zr、Ti3Al2.5Zr 和 CT20 系列低温钛合金[17]。其

中，CT20钛合金具备在–253 ℃环境下服役的能力，适用

于火箭发动机的低温燃料管路系统；在CT20基础上进一

步开发的CT77低温钛合金，韧-脆转变温度低于–196 ℃，

同时具备优异的冷成形、热成形和焊接性能[18]。但低温

钛合金在常温或中等温度下的力学性能往往不及常规钛

合金，其应用范围因此受限于极端低温环境。

与专用的低温钛合金不同，钛合金如TC4、Ti80等不

仅在常温下具有出色的综合性能，且在低温环境下的强

韧性能也相对较高，与特种低温钛合金性能差距较

小[19–20]。因此，上述钛合金在更广泛的温度范围内表现

出更强的适应性和灵活性。然而，随着环境温度降低，钛

合金强度的提高通常伴随着塑性与韧性的明显下降[20]。

过去的研究主要集中在钛合金的高温力学性能[19–21]，而

对钛合金在低温环境下的冲击损伤行为和微观控制机制

研究尚未形成系统和深入的认识。因此，深入探讨钛合

金低温性能的微观机制，对于拓宽其低温环境应用范围，

确保其安全性和可靠性，具有重要的理论意义和实际应

用价值。

低温冲击韧性与材料微观组织对裂纹扩展路径的调

控能力密切相关。研究表明，具有层片状组织的钛合金

试样在低温冲击断裂时往往呈现起伏更大的断口形貌，

说明裂纹扩展路径更加曲折，从而提高吸收能量的能

力[22–24]。进一步的研究关注不同组织组合和变形模式对

韧性的影响。Lei等[25]的研究表明，双峰（αp+αs）组织中，

严重扭结的转变 β片层（βt）和碎裂的αp显著提高了冲击

韧性。Shi等[24]则指出，材料沿裂纹前锋的内在塑性变形
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以及裂纹路径的外在迂曲程度均是决定韧性的关键因

素。Zhang等[26]强调，纵横交错分布的层状α相和等轴α

相，以及较高比例的高角度晶界，是提升韧性的关键微观

要素。Dai等[27]通过调控α相内晶界结构证明，降低低角

度晶界的比例可以促使更多位错滑移和塑性变形发生；

同时，增大α片层（集束）尺寸（并细化片层间距）能够有

效增强合金抵抗裂纹扩展的能力[28–29]。

TC4钛合金名义成分为Ti-6Al-4V。与其他金属材

料相比，其具有高强度、轻量化以及在低温环境下的稳定

性能而被密切关注[30–31]。TC4-0.55Fe合金是在TC4合金

的基础上采用 Fe微合金化的方式设计的一种新型 α+β

双相钛合金[32]。微量 Fe的添加可以显著提高TC4钛合

金的强度[33]，断裂韧性[34–35]，抗疲劳[36–38]等性能。Liu等[39]

报道，在Ti-6Al-4V（TC4）合金中添加约 0.5%Fe后，材料

的断裂韧性显著提高，而强度基本保持不变。微观机制

上，Fe的加入显著影响α/β相的形貌演变：0.9wt%的Fe可

使 α片层宽度减少约 47%，显著细化了片层组织[40]；同

时，Fe降低了合金弹性模量（约19%）并促进棱柱面和锥

面等非基面滑移系的启动，从而提高了材料的塑性变形

能力，有利于改善低温条件下的韧性。

课题组前期[41] 研究了 Ti-6Al-4V-0.55Fe 合金在

–20 ℃下的冲击变形行为，发现经适当热处理获得的双

峰组织试样的冲击功明显高于等轴细晶组织。其韧性提

升归因于微观组织的协同增韧作用：双峰组织中层片状

的次生α和球化的初生α共同有效地偏转了裂纹扩展方

向，缩短了裂纹直线传播距离，形成曲折的裂纹路径；同

时，冲击变形过程中诱发的孪晶变形以及 α片层的强烈

扭转（弯曲）进一步耗散了大量能量。这些机制使含Fe

合金在低温下依然保持较高的能量吸收和阻止裂纹扩展

的能力。然而，其对低温冲击性能的影响机制尚未明确，

尤其是在低于–20℃时Fe微合金化对 α/β相界面行为及

裂纹扩展路径的调控作用仍需深入探索。

因此，本实验以多火次锻造的TC4-0.55Fe合金棒材

为研究对象，在 20~ –196 ℃温度范围内，利用夏比摆锤

冲击试验机研究温度对该合金低温冲击性能的影响，并

结合OM、SEM、EBSD等表征方式对比分析不同温度条

件下合金冲击断口宏观、微观形貌和变形断裂方式。

2　实  验

实验所用原材料为TC4-0.55Fe钛合金锻造棒材，将

纯度为 99.6%的海绵钛、AlV55合金、Al豆、TiFe合金混

匀后，采用VCT360 kg真空自耗电弧炉（VAR）对合金进

行 3次重复熔炼以保证元素混合均匀，得到名义成分为

Ti-6Al-4V-0.55Fe的TC4-0.55Fe合金铸锭，该材料的化学

成分见表1。采用差热分析法（DSC）测定合金的相变点

为951 ℃。

对熔炼后的合金分别在 Tβ+160 ℃、Tβ+60 ℃、Tβ－

50 ℃的温度下进行三火次锻造后空冷，最终获得

Φ100 mm 的成品锻态棒材。切取部分作为试样，在

900 ℃退火 1.5 h，随后在空气中冷却至室温；接着在

530 ℃时效4 h，在空气中冷却至室温。腐蚀后使用德国

蔡司倒置金相显微镜（AxioObserver.A1m）观察其微观组

织，结合金相分析软件Nano Measurer进行微观组织与晶

粒尺寸的分析。

根据 GB/T 229.2020 标准加工成图 1a 的 45°V 型缺

口冲击试样，对TC4-0.55Fe合金进行20、–20、–70、–120、

–196 ℃ 5个温度点的冲击试验。采用型号为 JBSA-450

半自动冲击试验机测量冲击性能。将样品浸入液氮介质

中10 min保证温度均匀（通过插入样品中的K型热电偶

监测），取出试样，快速夹紧固定在拉伸或冲击试验平台

表1  TC4-0.55Fe合金的实际化学成分

Table 1  Actual chemical composition of TC4-0.55Fe alloy (wt%)

Al

6.20

V

4.03

Fe

0.54

O

0.043

N

0.007

C

0.004

H

0.0007

Ti

Bal.

图1  冲击试样尺寸及摆放示意图和EBSD取样区域

Fig.1  Schematic illustrations of geometry and loading configuration of the impact specimen (a) and the sampling region of the fractured impact 

specimen (b)
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上，进行试验。为尽量减小温度上升对实验结果的影响，

保证每次试验均在 10~15 s内完成。为确保实验结果的

准确性，设置3组平行试验，取平均值。使用扫描电子显

微镜（SEM）与电子背散射衍射（EBSD）对冲击试验后的

TC4-0.55Fe合金的微观结构和变形特征进行深入研究，

其取样面如图1b所示。

3　结果与讨论

3.1　微观组织

TC4-0.55Fe合金的显微组织特征及初生α相（αp）的

晶粒尺寸分布如图2所示。合金中的αp相呈现为等轴状

或细长的板条状，平均晶粒尺寸约为 5.96 μm，体积分数

约为 56.3%，整体表现出典型的等轴组织特征；β相含量

约为0.6%。此外，由于Fe元素作为β相稳定元素的添加

以及时效处理的影响，β转变组织（βt）内部析出了大量细

小弥散的针状次生 α相（αs）。EBSD图中未观察到明显

退火孪晶。

3.2　冲击性能

图3是在不同温度下测得的TC4-0.55Fe合金棒材的

冲击试验结果，合金的冲击功和冲击韧性随着试验温度

的降低而下降。在20和–20 ℃时的冲击功与冲击韧性值

在所选温度范围内最高，分别为53.4 J和66.8 J/cm2，在此

温度范围内合金的冲击性能基本不受温度变化的影响。

温度降低到–70 ℃，其冲击吸收功与冲击韧性相比于

–20 ℃下降了29.9%，分别为37.4 J、46.8 J/cm2；而随着温

度进一步下降到–120 ℃，下降速率开始放缓，冲击吸收

功与冲击韧性下降了 14.5%，分别为 32 J、40 J/cm2；温度

降低至液氮温度–196 ℃，降低到最低值20.1 J、25.1 J/cm2

（较TC4钛合金提升 23.8%），冲击性能相较于–120 ℃下

降了约37.3%。

其他研究人员所得钛合金的冲击韧性和本项工作的

结果如表 2所示[42–45]。与前 3个牌号的钛合金在各温度

点下综合相比，本合金的冲击韧性要更高；与特种低温服

役钛合金CT20相比，CT20低温冲击性能要更为优异，但

在–196 ℃环境下，TC4-0.55Fe仅比其低3.9 J/cm2，差距较

小，证明了本合金在低温下的应用潜力。

3.3　冲击断口形貌

钛合金的冲击断裂面由两种区域组成：剪切唇区

（shear lip region）和开裂区，后者又可细分为放射区

（radiation region，也 有 称 晶 状 区 ）和 纤 维 区（fiber 

region）[46]，其主要由裂纹的快速扩展产生，通常沿样品的

横截面平面表现出平坦的特征。韧脆混合断裂模式的传

统定义是断裂表面存在单独的脆性断裂区域（放射区）和

韧性断裂区域（纤维区），因此将放射区与其余两个区面

积的比值R的变化，作为判断断裂区域韧脆转变行为的

一种方法[47–48]：当控制变量仅为温度时，二者面积相当时

的温度定义为韧-脆转变温度，即比值越小代表材料的韧

性越好，比值为1时的温度为韧-脆转变温度。

图4展示了TC4-0.55Fe合金在不同温度下冲击试验

后的宏观断口形貌。各温度条件下的试样均从缺口处起

裂，并在裂纹扩展过程中伴随一定程度的侧向塑性变形。

具体来看，在 20 ℃ （图 4b）时，纤维区占比较大，放射区

面积相对较小，剪切唇区明显，这表明合金在该温度区间

内具有较高的韧性，裂纹扩展过程中需要克服较大的塑
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图2  TC4-0.55Fe合金的显微组织SEM，EBSD带对比度及αp相晶粒尺寸分布

Fig.2  Microstructure of the TC4-0.55Fe alloy: (a) SEM image, (b) EBSD band-contrast map, and (c) grain-size distribution of the αₚ phase

图3  不同温度下合金的冲击性能

Fig.3  Impact properties of the TC4-0.55Fe alloy at different 

temperatures
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性阻力，吸收更多能量。–20 ℃（图4c）时，放射区面积占

比增加；随着温度降低至–70 ℃（图4d）和–120 ℃ （图4e），

放射区的面积显著增大，纤维区面积明显减小。宏观断

口的这一变化反映出合金的韧性逐步下降，脆性特征逐

渐增强，裂纹扩展阻力降低。当温度进一步降低至–

196 ℃（图 4f）时，放射区面积达到最大，占比显著提高，

且区域划分更为清晰，纤维区与剪切唇区面积进一步缩

小。此时放射区与纤维区加剪切唇区的比例约为 82%，

仍小于 1，需要强调的是，本研究仅考察到–196 ℃，未出

现完全脆性断裂，因此推测韧脆转变温度区间低于–

196 ℃。与 Zhao 等[42]所报道的传统 TC4 合金相比（图

4g），TC4-0.55Fe合金在极低温下表现出更低的脆性断裂

比例，体现出更为优异的低温塑性和韧性。

整体而言，从20 ℃到–196 ℃随温度降低，纤维区显

著收缩，放射区显著扩大，剪切唇区面积减小较少。这一

断口形貌特征的变化意味着合金塑性变形的能力逐步减

弱，裂纹扩展所需的能量持续降低，裂纹更易快速扩展，

从而导致冲击韧性的逐渐下降。各温度下断口所体现的

宏观特征与冲击韧性实验结果高度对应，证实了随温度

降低，TC4-0.55Fe合金表现出韧性降低与脆性增强的趋

势，且冲击韧性与脆性断裂区占比呈显著负相关关系。

图5显示了TC4-0.55Fe合金各温度下的微观断口形

貌。在 20 ℃（图 5a）时，断口面布满深而大的韧窝，裂纹

必须穿过多个位错密集区才能扩展，因而吸收了大量塑

性能量，对应最高的冲击韧性。在–20 ℃（图5b）环境下，

韧窝形貌与 20 ℃ 相似，但略显浅化，表明塑性略有下

降。但裂纹扩展仍以穿过韧窝为主，整体仍属于典型韧

性断裂。–70 ℃（图5c）时，除韧窝外，局部可见少量解理

台阶与二次裂纹，这些二次裂纹多沿孪晶区或高应力集
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Fig.4  Macroscopic fracture morphologies of the TC4-0.55Fe alloy after impact testing at different temperatures: (a) schematic illustration of the 

fracture regions; (b) 20 ℃ , (c) −20 ℃ , (d) −70 ℃ , (e) −120 ℃ , (f) −196 ℃ ; (g) relationship between brittle-fracture area fraction and 

temperature; (h) relationship between impact toughness and ductile-fracture area fraction

表2  不同钛合金的冲击韧性

Table 2  Impact toughness of different titanium alloys at different 

temperatures

Ti alloy

TC4[42]

TC4[43]

Ti6321[44]

CT20[45]

TC4-

0.55Fe

(This work)

Temperature/℃

20
0
–40
–80
–120
–160
–196
25
–50
–196
20
0
–20
–40
–60
–196
20
0
–50
–100
–196
20
–20
–70
–120
–196

Impact toughness 

/J·cm–2

32.0
28.8
27.0
26.0
24.8
22.5
19.1
53.3
45.7
20.5
63.8
62.5
60.0
57.5
53.8
22.5
90.0
79.0
80.0
61.0
29.0
66.8
66.8
46.8
40.0
25.1

Standard deviation

1
1

0.4
0.5
0.5
0.1
0.3
-
-
-
-
-
-
-
-
-

5.5
4.5
4.5
3.5
4.5
1.2
1.6
1.2
1.7
1.1
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中处生成[13,45]，说明在这个温度段已有脆性特征掺入。

在–120 ℃（图 5d）环境下，韧窝进一步变浅，微孔洞和二

次裂纹数量明显增加，韧窝吸能能力减弱，裂纹更倾向于

在空洞边缘和晶界处快速扩展，混合断裂特征明显。温

度降低至–196 ℃（图5e）时，断口呈现以解离面为主的平

坦平台，韧窝密度大幅降低，并出现更多二次断裂面，在

其局部放大图中，可清晰看到沿特定解理面分布的裂纹

与少量集中的韧窝并存，反映出脆性占主导的脆-韧混合

断裂模式。从 20 ℃到–196 ℃的演变可见，随着温度降

低，裂纹扩展阻力逐步减小，脆性特征不断增强，并在极

低温点出现裂纹数量增多与二次裂纹密集的典型脆性

断口。

为更清晰地揭示温度对断裂机制的影响，将冲击断

口剖面按4个温度分别讨论如图6所示。在20 ℃（图6a）

环境下，裂纹宏观剖面呈明显的波浪状起伏，表明裂纹前

沿在多晶粒结构中发生了反复偏转和交互；部分区域存

在被拉长的 α相晶粒（图 6a2蓝色虚线框）和变形的 αs相

（图 6a3），晶粒沿受力方向拉长是塑性变形的典型特征，

说明TC4-0.55Fe合金在冲击载荷下主要通过塑性流动

而非脆性断裂吸收能量。这一特征对应了最大的塑性变

形和最高的冲击韧性（≈66.75 J/cm²）。在–20 ℃（图 6b）

时，裂纹波动幅度略有收敛，但仍保持较高的曲折度，局

部晶粒拉长仍可观察到（图 6b2蓝色虚线框）；在放大图

（图6b3）中可以观察到孔洞的存在，反映了整体塑性略有

减弱，但仍以韧性主导。温度降低到–120 ℃（图 6c）时，

宏观裂纹趋于更加平坦，偏转次数减少；微观上晶粒拉长

显著减弱，在局部放大图中（图 6c3）观察到浅层二次裂

纹，可见塑性区收缩显著。在极低温–196 ℃（图 6d）下，
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裂纹宏观路径越发平坦，穿晶断裂占主导；微观剖面已难

见晶粒拉长，孔洞极少且极小（图6d3）。整体剖面呈准解

理特征，塑性吸能能力明显下降。

此外，各温度断口剖面中均可见微小孔洞，且随着温

度下降，孔洞的数量和尺寸明显减少。孔洞特征是塑性

断裂的重要标志，其丰度和体积往往与材料的塑性变形

能力及能量吸收水平密切相关。孔洞的减少和尺寸变小

表明低温下材料的韧性显著下降：一方面，低温会提高位

错滑移的临界应力，导致位错在晶格中更难起始和穿行，

整体塑性变形能力显著下降；同时，孪晶的启动应力阈值

也有所抬升，使得晶粒内部的孪晶变形难以大规模展开，

从而使脆性断裂机制占据主导，孔洞的形成与扩展空间

相应缩小；另一方面，因材料随温度降低而表现脆性特

征，裂纹穿晶快速断裂比例提高，同样降低了孔洞发育的

可能性。

随着温度由 20 ℃逐步降低至–196 ℃，冲击断裂

模式从“韧性主导”（波浪裂纹、深孔洞、晶粒拉长）逐

步演变为“脆性主导”（较平坦裂纹、孔洞稀少、未见晶

粒拉长），冲击断裂模式呈现出由韧性断裂向准解理/

解理断裂的明显转变。较高温度（如 20  ℃）下，断口

表面主要由深而密集的韧窝组成，显示出显著的塑性

变形吸能特征，属于典型的韧窝型断裂模式。中等温
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度时，断口中除韧窝外开始出现少量平直的解理台阶

和撕裂棱，表明脆性特征显现，裂纹扩展行为转变为

韧-脆混合的准解理断裂模式。到了最低温度–196  ℃

时，断口可观察到平坦的解理台阶，孔洞的数量和尺

寸大幅减少，二次裂纹明显增多，说明此时断裂主要

以穿晶解理方式发生，塑性变形的贡献已非常有限。

总体而言，温度降低导致裂纹扩展阻力显著下降，合

金的断裂形式由室温下以微孔聚合机制主导的韧性

断裂，逐渐转变为低温下以解理失稳机制主导的脆性

断裂；其典型表现为裂纹扩展路径从较高温度时优先

沿 α/β相界面扩展（沿晶断裂）逐步演变为低温时更多

地贯穿 α相晶粒内部（穿晶断裂），伴随韧窝等塑性变

形特征的减少而解理台阶、撕裂棱等脆性特征显著

增多。

4　讨论与分析

4.1　显微组织对冲击性能的影响

作为双相钛合金，室温下TC4合金的变形机制由 α

相和 β相共同影响，但TC4-0.55Fe的 β相体积分数较低

（约为0.6%），且位错滑移通常先在临界剪切应力更低的

α相内启动[49–51]，导致整体响应对其行为的敏感性较弱。

为进一步了解TC4-0.55Fe在不同温度下冲击试验中的

变形机制，使用EBSD表征了该合金在20、–120、–196 ℃

裂纹附近的微观组织，其反极图（inverse pole figure, IPF）

与晶界图如7所示。图7a中，20 ℃样品裂纹附近晶粒颜

色变化明显，红色晶粒集中出现，且在靠近裂纹的晶粒发

生弯曲甚至破碎，表明合金在室温下经历了较为剧烈的

塑性变形。而在图7c中，–196 ℃环境下的样品晶粒更为

完整，在裂纹边缘同样存在晶粒破碎的现象，但少见弯曲

晶粒，这表示冲击断裂以快速解理扩展为主导，塑性耗能

显著降低。在晶界图中，可以观察到20 ℃样品的小角度

晶界（low-angle grain boundaries, LAGBs），在裂纹尖端

形成明显聚集带，占比约44.8%，说明冲击载荷下裂纹邻

近区域发生了充分的位错滑移，塑性区较宽；而在–196℃

样品未观察到该现象，LAGBs下降到28.4%，表明低温一

定程度上抑制了位错重排。

20、–120、–196 ℃裂纹附近的 KAM（kernel average 

misorientation）图如图 8所示。高KAM值的分布主要集

中在αp晶界和αs相附近，随着冲击温度从 20 ℃降低到–

196 ℃，KAM图中高取向梯度（绿色区域）的比例显著降

低 ，具体表现为 KAM>1° 区域占比（FLM>1）分别为

27.32%、20.70%和 15.09%，平均KAM值也由 0.83°降至

0.67°。这一趋势说明随温度降低，材料中局部塑性变形

程度显著降低，裂纹尖端区域位错活动和亚晶形成受到

强烈抑制，导致晶粒内部应变梯度减小。

在 KAM 和 几 何 必 要 位 错 密 度（geometrically 

necessary dislocation, GND）图像中，均显示α/β界面处具有

较高的局部应变和位错密度（绿色表示），表明界面附近产

生了显著的应变集中和位错堆积。这说明随着温度降低，α/

β界面的结合强度和局部变形协调能力下降，界面处更易出

现应力集中并导致局部开裂。随着温度降低，GND图中绿

色比例显著下降，裂纹尖端的平均密度从 20 ℃的 1.2×

1014 m–2降低至–196 ℃的0.92×1014 m–2，降低了约23.3%，这

表明温度降低显著抑制了裂纹附近位错的生成和积聚。低

温下α相基体的塑性也显著降低，裂纹一旦在界面形核，则
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Fig.7  IPF orientation distribution (a – c) and grain-boundary maps (d – f) adjacent to the impact crack at different temperatures: (a, d) 20 ℃ ; 

(b, e) −120 ℃; (c, f) −196 ℃
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扩展路径由沿界面扩展为主转变为更多经α相内部的穿晶

扩展。尽管β相比例很低，α/β相界面在不同温度下仍然对

局部断裂机制起着关键作用，显著影响裂纹沿界面或穿晶

扩展的倾向。结合图6的SEM断口剖面分析表明，20 ℃时

裂纹主要沿α/β相界面扩展，只有少量穿晶断裂；而当温度

降低至–196 ℃时，穿晶断裂比例则显著升高，其裂纹也更显

平坦。

在图 9 的晶粒取向分布（grain orientation spread, 

GOS）图中，随温度降低，高取向扩展的晶粒数量明显减

少，尤其在 20 ℃条件下裂纹附近的晶粒，显示出了明显

的晶内取向差（黄色至红色区域），而–196 ℃下晶粒的

GOS值明显偏低，显示晶粒内部的变形更为均匀，取向

梯度小。以上结果说明，20 ℃下裂纹尖端区域存在明显

的晶粒旋转和亚晶结构形成，塑性变形更显著；而在–

196 ℃低温条件下，塑性变形受到严重抑制，位错活动和

晶粒旋转程度大幅减小，从而裂纹更容易沿晶或准解理

路径迅速扩展，表现出更强的脆性特征，与宏观韧性降低

现象相一致。

4.2　滑移与孪晶的竞争

在钛合金α相（hcp结构）的塑性变形中，位错滑移和

孪生是主要的变形方式，两者常处于竞争关系。由于

hcp结构的独立滑移系较少，在常温下TC4等合金主要

通过位错滑移来协调变形，而在低温条件下，位错滑移受

到热激活能力限制，滑移抗阻显著提高，因而更难启动。

相比之下，孪晶的临界剪切应力（critical shearing stress, 

CRSS）对温度变化的敏感性较低，当温度降低时孪晶更

容易形核长大[52]。因此，温度通过调控滑移与孪晶的激

活能，决定了何种机制优先启动并主导变形。

为进一步研究孪晶变形对冲击吸收功的影响，对孪

晶的类型与数量进行了统计，如图10的孪晶界分布与取

向角分布图所示。裂纹在20 ℃时，合金整体塑性表现较

好，不同区域的αp晶粒受到拉伸或压缩的应力作用，产生

形变，部分晶粒激活孪晶以细化晶粒，来抵御、分散应力

（图10a），其中旋转轴为< 112̄0 >85°的孪晶主要分布在体
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Fig.8  KAM maps (a–c), KAM distribution histograms (d–f), and GND density maps (g–i) adjacent to the impact crack at different temperatures: 
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积较大的 αp 晶粒中，其晶界占比从 20 ℃的 5.9% 到

–120 ℃的 4.1%再到–196 ℃的 7.0%，随温度降低孪晶界

占比提升明显；<112̄0> 57°、<4̄84̄3> 65°则主要存在于细

小的针状 αs 中，从 20 ℃到–196 ℃分别提升了 4.8%、

2.1%，这 3 者对应了取向角分布中明显的强峰。而

–196 ℃时韧性显著下降，裂纹主要通过切开 αp扩展，试

样中 3种主要变形孪晶界面长度分数明显提高（标于图

10a、10b、10c的左下角），表明低温一定程度加剧诱导了
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孪晶变形。

机制上，低温引起晶格摩擦增大，使位错滑移的

CRSS急剧升高，而孪晶的激活应力对温度降低相对不

敏感。Lei[13]等通过系统拉伸试验发现随着温度自25 ℃

降至–196 ℃，测得基面和棱柱滑移CRSS随温度下降急

剧上升 ，基面/棱柱滑移难以启动 ，而 { 101̄2 } 孪晶

（< 112̄0 >85°取向差）体积分数激增，有效释放应力集

中。在液氮温度下，孪晶CRSS可低于滑移CRSS，导致

孪晶比滑移更易启动并大量生成。同时，温度降低会降

低合金的层错能，促进孪晶形核，进一步降低孪晶激活

能垒。

在极低温（–196  ℃）条件下，由于α相密排六方结构

滑移系有限且位错活动受抑制，孪晶逐步取代位错滑移

成为主导变形模式。特别是典型的{ 101̄2 }<101̄1̄>拉伸

孪晶在–196  ℃下界面分数显著提升，且其体积明显大于

其他两种已观测到的孪晶，因此仍为主要变形孪晶类型。

即使处于深低温环境，该拉伸孪晶因激活临界应力低且

能有效协调 c轴取向的应变需求，在滑移受阻时仍易大

量形成。其通过孪晶剪切分担应变，延缓局部塑性失稳，

保障了低温下变形的持续进行。

在 20、–196 ℃下提取了典型晶粒的施密特因子

（Schmid factor, SF）如图 11所示。在 20  ℃下，孪晶与基

体的基面〈a〉滑移SF相近，但孪晶取向使棱柱面和锥面

〈a〉滑移的SF显著高于基体，这表明室温时孪晶取向有

利于激活更多非基面的滑移系，而基体主要以基面滑移

为主。在–196  ℃时，孪晶重取向效应更加突出。孪晶基

面滑移SF高达0.49，而母相基体几乎为零（0.09），意味着

基体原始取向下，基面滑移几乎无法启动，仅孪晶区域因

取向改变而获得基面滑移的驱动优势。相应地，低温下

基体的主要滑移倾向转向棱柱面和锥面，形成与孪晶区

互补的变形取向差异。结合GND、KAM图，–196  ℃时

上述孪晶区域出现应变集中和高位错密度累积，证明基

面滑移在该区域大量发生；同时GOS取向扩散图表明孪

晶区内部取向高度一致，揭示出孪晶导致晶粒发生了整

体一致的取向重置。

较低温度抑制了基体中的常规滑移（尤其基面系），

促使变形更多地通过孪晶来承载。孪晶形成后，其晶格

重取向为原本受限的滑移系提供了较高的SF，从而在孪

晶区激活额外的塑性变形。这种孪晶诱导的局部软取

向，提高了低温下材料的协调变形能力，有助于吸收变形

能量。与此同时，孪晶的存在对裂纹扩展路径产生扰动：

孪晶界和重取向晶区会迫使裂纹偏转或钝化。这种裂纹

路径的曲折和延滞效应，可能延缓裂纹的扩展速度，从而

在一定程度上提高合金的低温韧性。

4.3　冲击增韧机制

TC4-0.55Fe合金的优异冲击韧性主要与其特殊的显

微组织有关。合金经过三火次锻造及固溶时效处理后，

呈现较好的组织均匀性，在 β基体中析出大量细小且弥

散分布的针状αs相。这些αs相与β基体之间的界面成为

裂纹扩展的有效障碍，使裂纹扩展路径更加曲折复杂，显

著增加了裂纹扩展所需的能量，进而提升合金的韧性。

断口分析进一步证实，微孔洞形核现象与显微组织中的
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αs相密切相关。当裂纹扩展至 αs相附近时，会发生路径

偏转（图 6b2、6c2），并在 α/β界面形成微孔洞。当主裂纹

与次生微孔洞相互连通时，就形成了断口表面典型的韧

窝结构。此外，当裂纹尖端扩展至αs区域时，由于两相弹

性模量和断裂韧性存在差异，会引起裂纹尖端应力重新

分布，诱发裂纹分枝[22]，形成与主裂纹呈一定夹角的二次

裂纹。这些二次裂纹虽然不是最终断裂的主导因素，但

却能有效分散裂纹尖端的应力集中，消耗更多的能量，从

而提升冲击韧性。

Fe元素的添加对TC4合金的组织优化与性能提升

发挥了重要作用。Shi等[24]研究表明，Fe的加入可显著细

化β柱状晶并减小板条状α相的尺寸，有效提升了合金的

强度和韧性。作为 β稳定元素，Fe元素增加了 β相的稳

定性和含量，提升了合金的塑性变形能力。同时，Fe还

能够显著细化α相晶粒，增加晶界密度，降低裂纹扩展速

度，在 3.1 章节测得 TC4-0.55Fe 合金 αp 平均尺寸约

5.96 µm，这比传统双态/等轴组织的 TC4 晶粒度更细。

Bolzoni等[53]和Dai等[40]的研究同样表明，Fe元素的加入

能够细化合金的微观结构，稳定更多的 β相并诱导亚稳

态 α"马氏体相的形成，进一步提升合金的塑性和耐磨

性能。

在20、–120、–196 ℃的EBSD统计基础上，将总晶界

线长密度 LGB/A换算为平均线截距 sGB =
π
2

·
A

LGB

 （A为视

场面积，为13 187 μm2）。定义deff为等效晶粒度，是初生

α晶粒尺寸dαp、针状αs片层间距λαs与 sGB的调和平均：

d –1
eff = d –1

αp + λ–1
αs + s–1

GB                                               （1）

其中dαp=5.96 μm，λαs=0.46 μm，是通过EBSD计算所得的

固定值。据此建立“类Hall-Petch”关系，冲击韧性（αk）可

表达为[54–56]：

αk = B + C d
–

1
2

eff                                                         （2）

所得结果如公式（3）和图12所示。

αk = –558 + 345 d
–

1
2

eff                                                 （3）

在 3个温度点上得到良好线性（R2=0.85），表明温度

主要通过改变有效边界间距（sGB增大使deff减小）影响冲

击吸收能量。

基于上述结果的图 12 表明，在所研究的温度范围

内，冲击韧性的降低主要源于 sGB 的增大（由 20 ℃的

1.16 μm增至–196 ℃ 的 2.09 μm），使得 deff减小，从而缩

短裂纹钝化路径并降低吸能能力；而dαp与λαs基本保持不

变，提供稳定的细晶强化基线。

而细晶粒强化对材料冲击韧性的提升作用与晶界面

积增加和位错运动受阻等机制有关。晶粒细化会显著增

加晶界总面积，而晶界作为障碍能够迫使裂纹扩展路径

发生偏转，从而延长裂纹传播路径并降低裂纹扩展速率。

例如，有研究表明[22,25,42–43]，通过细化微观组织诱导出曲

折的裂纹扩展路径，可以耗散更多裂纹扩展能量，从而显

著提升合金的冲击韧性。也就是说，细晶强化通过提供

大量晶界阻碍位错滑移并促使裂纹偏转与钝化，最终显

著提升了TC4-0.55Fe合金的抗冲击断裂能力。

一般而言，随着温度下降，钛合金的变形机制会从滑

移主导逐渐转变为孪晶主导[13,22,57]。例如，在–196 ℃时，

孪晶往往先于滑移发生，以补充 hcp晶体因滑移系不足

而产生的变形协调需求。这种温度诱导的机制转变在

Ti-6Al-4V等合金中已得到实验证实：低温有助于激发大

量{101̄2}孪晶，使合金从以滑移变形为主转变为滑移与

孪晶协同变形[13,45,52]。在温度是调控滑移-孪晶竞争的核

心因素，温度降低会提高孪晶变形的相对贡献。

多项研究报道了TC4及类似钛合金在极低温环境下

出现显著孪晶的现象。例如，Stéphane等[11]在对TC4 ELI

合金进行20 K拉伸实验时，观察到激活了3种类型显著

变形的α-Ti孪晶，占总塑性应变约50%；Lei等[13,45]通过冲

击试验发现，钛合金在 77 K下发生明显的孪晶变形，使

变形机制由室温的滑移主导转变为孪晶主导，显著提高

了冲击韧性（即孪晶的形成增加了变形协调，从而提高了

塑性）；Ti-3Al-3Mo-3Zr合金也被发现随着测试温度由室
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温降至液氮温区，晶内孪晶数量大幅增加，提高了合金的

均匀变形能力[19]。在这些研究中，孪晶在低温下的大量

产生，被认为是提高合金塑性变形能力的重要因素。相

比之下，亦有少数学者未在低温条件下的钛合金观察到

孪晶。例如，Ambard等[58]在 20 K下研究Ti-6Al-4V的变

形时并未发现孪晶存在，因此认为20 K时的变形主要通

过基面滑移来承载；Prakash等[50]指出，在含6wt%Al的Ti

单晶中即使降至100 K也未观察到孪晶的存在。这一系

列差异可能来源于实验方法、变形模式及材料成分的不

同。而不同研究结论的差异，很大程度上反映了测试条

件与材料状态的差别，但整体趋势一致：降低温度有利于

孪晶变形的激活。

5　结 论

1）TC4-0.55Fe 钛合金在常温下的低温韧性达到

66.8 J/cm2。随着温度降低至–20 ℃，低温韧性没有发生

任何改变。当温度继续下降至–70 ℃时，低温韧性开始

降低，达到 46.8 J/cm2，当温度降至–196 ℃时，冲击韧性

仍保留有25.1 J/cm²，较TC4钛合金提升23.8%。

2）冲击断口形貌表明，随着温度下降，放射区占比逐

渐增大，韧窝与孔洞变小变浅，结合断口形貌特征和脆性

断裂区域比值来看，–196 ℃冲击不是该合金的脆韧转变

温度，断裂机制为穿晶断裂与沿晶断裂相混合的模式。

3）温度对变形机制影响显著。20 ℃时变形以位错

滑移为主、孪生机制为辅，温度越低裂纹附近区域孪晶数

量越多。在–196 ℃极低温时滑移受限，孪晶大量形成并

主导塑性变形，其晶格重取向为原本受限的滑移系提供

了较高的SF，从而在孪晶区激活额外的塑性变形。

4）TC4-0.55Fe合金在各温度下优异的冲击性能源于

细晶强化、β基体中弥散分布的细小针状αs相，和最主要

的低温下孪晶密度显著增加的协同作用，三者共同诱导

裂纹扩展路径偏转，显著提升抗断裂能力。
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Low-Temperature Impact Toughness and Fracture Mechanisms of A High-Strength and 

High-Toughness TC4-0.55Fe Titanium Alloy

Wang Delong1, He Miaoxia1, Gao Wenshuo1, Guo Yumeng1, Dong Yuecheng1, Alexandrov Igor V.2

(1. 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: To further enhance low-temperature toughness and clarify the low-temperature fracture failure mechanisms of titanium alloys, a TC4-

0.55Fe alloy was prepared by micro-alloying with Fe, and its impact performance and fracture behavior were systematically investigated over the 

temperature range 20  ℃ to –196  ℃ . The alloy exhibits a Charpy impact toughness of 66.8 J·cm–2 at 20  ℃ , which remains unchanged as the 

temperature drops to –20  ℃. When the temperature drops to –70  ℃, the low-temperature toughness decreases to 46.8  J ·cm–2. When the temperature 

drops to –196 ℃, the toughness still retains 25.1 J·cm–2, which is 23.8% higher than that of TC4 alloy. SEM image of fracture confirms that –196  ℃ 

is still above ductile-brittle transition temperature. of the alloy EBSD characterization reveals abundant deformation twinning in the vicinity of the 

crack at all test temperatures, with twin density increasing markedly as temperature decreases. The outstanding impact toughness of the TC4-0.55Fe 

alloy is attributed to the synergistic effects of fine-grain strengthening, the dispersion of fine acicular αs precipitates within the β matrix, and a 

significant increase in twin density at low temperature, which jointly promote crack-path deflection and significantly enhance resistance to fracture.

Key words: TC4-0.55Fe titanium alloy; impact toughness; fracture morphology; low-temperature properties
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