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摘  要：研究了 Ti17 钛合金网篮组织的断裂韧性及断裂行为，发现裂纹扩展路径曲折度（外因）及沿着裂纹扩展路径

所消耗的塑性功（内因）对断裂韧性有显著影响，好的塑性及曲折的裂纹扩展路径有利于提高合金的断裂韧性。基于

能量原理，建立了综合考虑内因和外因的断裂韧性预测模型，模型预测精度较高，误差在 6%以内。分析模型发现，对

网篮组织断裂韧性起决定作用的是其本征塑性功，占 80%以上，裂纹扩展路径的贡献较小，在 20%以内。 
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自 20 世纪 40 年代开始，由于客机的频繁失事，航

空器结构件由单纯静强度设计概念转变到安全-寿命设

计概念、破损-安全设计概念, 直至现代的损伤容限设

计准则[1]。在损伤容限设计准则中，断裂韧性是一项重

要指标，它表征了材料阻止裂纹扩展的能力，因此保证

航空结构件的断裂韧性对其安全飞行至关重要[2]。 

钛及钛合金因具有密度低、比强度高、耐蚀性好

等优良性能而被广泛应用于航空等领域[3-6]。随着航空

工业对结构材料断裂性能的要求不断提高，现有钛合

金越来越难以满足实际需要。2 种方法可解决上述矛

盾：一是设计新的高韧性钛合金；二是由于钛合金性

能对组织较为敏感，较小的显微组织特征差异也会造

成性能的显著变化[7-9]，因此，可对现有钛合金进行显

微组织调控，从而实现高韧性。 

众所周知，钛合金网篮组织因具有优异的高温蠕

变抗力、高温持久、断裂韧性和疲劳裂纹扩展阻力等

综合性能，被广泛应用于制造飞机关键承力部件。本

研究以 Ti17 (Ti-5Al-2Sn-2Zr-4Mo-4Cr) 钛合金为研究

对象[10-14]，分析了网篮组织特征对 Ti17 合金断裂韧性

及断裂行为的影响规律。然而，对客观规律的描述仅

仅停留在定性范畴，建立 Ti17 钛合金网篮组织的断裂

韧性预测模型将在更深层面上揭示影响 Ti17 钛合金

网篮组织断裂韧性的主要因素。国外在断裂韧性模型

的建立上已经做了很多工作[15-17]。1964 年，Krafft
[15]

开创性地建立了低强度、中强度和高强度钢的平面应

变断裂韧性与应变硬化指数的关系。Gokhale 等人[16]

基于微观断裂机制建立了 7050 铝合金断裂韧性与断

口形貌的定量关系。Baron
[17]则建立了 15Kh2NMFA 钢

断口延伸带尺寸同断裂韧性的定量关系，预测结果较

好。需要注意的是，由于不同合金断裂机制不同，相

同合金不同组织的断裂机制也有差异，因此上述模型

应用范围有限。本研究在定性分析结果的基础上，基

于能量原理，建立了 Ti17 钛合金网篮组织的断裂韧性

预测模型。通过模型分析，揭示了影响网篮组织 Ti17

钛合金断裂韧性的主因和次因，从而为实现其断裂韧

性的最优化提供参考。 

1  实  验 

原材料为陕西宏远航空锻造有限责任公司提供的

Φ300 mm×180 mm 的 Ti17 合金棒材，其化学成分(质

量分数，%)为：Al 5.03，Sn 2.31，Zr 1.99，Mo 3.92，

Cr 3.95，Fe 0.05， N 0.01，O 0.11，H 0.002，C 0.01，

其余为 Ti。合金相变点为 900 ℃。为了制备具有不同

网篮组织特征的 Ti17 合金，原始棒材首先被切分为 3

块 Φ300 mm×60 mm 的饼坯。3 块饼坯在热处理炉内

被加热至 930 ℃，随后进行 β锻造[18-20]，变形量为 50%。

锻造完成后，3 个锻件分别采用水冷、空冷以及缓冷

冷却，然后进行固溶时效处理，工艺为 800 ℃/4 h，

WQ + 630 ℃/ 8 h，AC。 

热机械处理完成后，每种工艺下切取 1 个金相试

样、2 个拉伸试样以及 2 个标准紧凑拉伸（CT）断裂

韧性试样（65 mm×65 mm×25 mm）。金相试样经过粗
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磨、细磨、抛光、腐蚀后，采用 OLYMPUS PMG 3 光

学显微镜进行拍照观察。采用 INSTRON-1185 万能材

料试验机进行室温拉伸性能测试。平面应变断裂韧性

测试则严格按照国标 GBT4161-2007 进行。  

为了解不同网篮组织特征 Ti17 合金断裂韧性试

样的断裂机制，采用 JSM-6390A 型扫描电子显微镜对

试样断口进行观察。另外，对不同网篮组织特征 Ti17

合金断裂韧性试样的裂纹扩展路径也采用 OLYMPUS 

PMG 3 光学显微镜进行拍照观察。 

2  结果与讨论 

2.1  显微组织 

图 1 为 Ti17 合金不同冷却方式下的显微组织形

貌。由图可知，锻后水冷、空冷和缓冷条件下的组织

均为网篮组织，晶界 α 相被不同程度地破碎，晶内片

状 α 相相互交织，编织成网蓝状。然而，3 种冷却方

式下的显微组织特征却明显不同。图 1a 为 Ti17 合金

水冷条件下的组织形态。可以发现，组织中片状 α 相

呈短棒状，长度在 5 μm 以内，厚度大约为 1 μm，因

此具有较小的长宽比。同水冷条件下的组织相比，空冷

后组织（图 1b）中片状 α 相明显变长，大约在 10~20 μm

之间，但是厚度却无明显变化，因此长宽比也较大。从

图 1c 可以看到，缓冷条件下的组织中具有最长且最粗

的片状 α 相，长度可达到 30 μm 左右，厚度可达 1.5 μm。 

综上所述，随着锻后冷却速率的进一步降低，片状

α 相总体呈现变长变粗的趋势，造成这种变化的原因可

归结如下：锻后水冷，保留了变形过程中产生的晶体缺

陷（如位错、空穴、亚晶等），这些弥散的晶体缺陷，

在随后的固溶时效过程中成为 α相优先形核的场所[21]，

故水冷条件下的组织中 α 相形核较多，另外由于在生长

过程中相互竞争，因此彼此都长不大，从而形成了细小

的短棒状 α 相；相较于水冷，空冷条件下 α 相形核率

较低，因此在随后的热处理过程中 α 相能够实现一定程

度的长大变长；缓冷条件下具有最低的 α 相形核率，较

慢的冷却速度以及随后的热处理过程能够提供 α 相足

够的动力变长变粗，因此缓冷条件下的组织最为粗大。 

2.2  拉伸性能 

表 1 为 Ti17 钛合金不同冷却方式下的力学性能。

可以看到，3 种冷却条件下的强度差别并不明显，屈

服强度均在 1100 MPa 左右。空冷和缓冷条件下的组

织因具有较大长宽比的片状 α 相，更能阻止位错运动，

因此强度略高于水冷条件下的组织。3 种冷却条件下

的塑性变化与强度呈相反趋势，水冷后合金具有最高

的塑性，延伸率和断面收缩率分别可达到 11.0%和

24.0%，这是由于组织中弥散分布的短棒状 α 相提高

了变形均匀性[18]导致的。空冷和缓冷条件下的组织塑

性差别不大，缓冷条件下略高。 

总体来说，3 种冷却条件下 Ti17 合金的强度差别

不明显，然而由于片状 α 相形状特征的差异，水冷条

件下的合金塑性高于空冷和缓冷。 

2.3  断裂韧性 

从表 1 可以看到，不同冷速下 Ti17 合金断裂韧性 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 1  不同冷却方式下 Ti17 钛合金网篮组织形貌 

Fig.1  Microstructures of Ti17 alloy obtained through different cooling ways: (a) water quenching, 

(b) air cooling, and (c) slow air cooling 

 

表 1  Ti17 钛合金不同冷却方式下的力学性能 

Table 1  Mechanical properties of Ti17 titanium alloy with different cooling ways 

Thermomechanical 

processes 

Yield strength/ 

MPa 

Ultimate tensile 

strength/MPa 
Elongation/% 

Reduction of 

area/% 
KIC/MPa·m

1/2 

Water quenching 1098 1141 11.0 24.0 75.3 

Air cooling 1114 1187 9.3 16.5 71.0 

Slow air cooling 1111 1163 10.0 19.0 83.5 

a b c 

20 μm 
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均在 70 MPa·m
1/2 以上。水冷和空冷条件下合金断裂韧

性相差不大，水冷条件下略高。缓冷条件下合金断裂

韧性最高，可达 83.5 MPa·m
1/2。 

根据前人研究[22,23]，合金的断裂韧性主要有 2 个

方面的贡献，即裂纹扩展路径曲折度（外因）及沿着

裂纹扩展路径所消耗的塑性功（内因）。因此，一般而

言，合金的塑性越好，断裂过程中裂纹扩展路径越曲

折，那么合金的断裂韧性也越好。本研究中各冷却方

式下合金的塑性已知（见表 1），故对比不同冷却方式

下合金的裂纹扩展路径曲折度成为分析问题的关键。

图 2 为 Ti17 合金 3 种冷却方式下断裂韧性试样的断口

形貌。图 2a，2b 为水冷工艺下试样断口形貌。可以发

现宏观断口较为平坦，微观可见大量分布的较深韧窝，

表明该条件下合金具有较高的塑性及较平坦的裂纹扩

展路径。相较于水冷，空冷工艺下试样断口较粗糙（图

2c，2d），宏观断口表现为较深的沟壑状起伏，微观来

看韧窝较浅，伴随有解理小刻面，因此反映出较差的

塑性。缓冷与空冷条件下断口形貌较为相似，不过宏

观断口更为粗糙，沟壑起伏程度大，微观断口上韧窝

广布，不过较浅。 

综上可以发现，随着冷却速度的降低，试样断口

上所表现出的裂纹扩展路径越曲折。为了更直观地验

证这一论断，对断裂韧性试样侧面的裂纹扩展路径进

行了磨取、腐蚀及金相的拍摄，如图 3 所示。可以看

到，水冷条件下裂纹扩展路径最为平坦，而缓冷条件

下裂纹扩展方向不断偏折，呈现出最为曲折的路径，

因此，图 3 与图 2 所得结论可相互印证。Ti17 合金不

同冷却方式下所形成的片状 α 相形态是导致其不同裂

纹扩展路径曲折度的根本原因。根据前人研究[24,25]，较

长的片状 α 相能够使主裂纹产生更大程度的偏折，从 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 2  Ti17 钛合金不同放大倍数下的断口形貌 

Fig.2  Fracture surfaces of Ti17 alloy with different magnifications: (a , b) water quenching, (c, d) air cooling, and (e, f) slow air cooling 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 3  不同冷却方式下 Ti17 钛合金裂纹扩展路径 

Fig.3  Crack propagation paths of Ti17 alloy obtained through different cooling ways: (a) water quenching, 

(b) air cooling, and (c) slow air cooling 

a 

Ravines 

Ravines 

Dimples 

Facet 

b c 

d e f 

Crack propagation path 

a b c 

50 μm 
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表 2  3 种冷却方式下 Ti17 钛合金断裂韧性预测值与实验值对比 

Table 2  Comparison of fracture toughness values obtained from experiments and the prediction model for Ti17 alloy 

prepared with different cooling ways 

Thermomechanical processes 
Experiment/ 

MPa·m
1/2

 

Model/ 

MPa·m
1/2

 

Intrinsic 

contribution/MPa·m
1/2

 

Extrinsic 

contribution/MPa·m
1/2

 
Error/% 

Water quenching 75.3 79.4 75.8 3.6 5.5 

Air cooling 71.0 74.7 70.0 4.7 5.2 

Slow air cooling 83.5 81.9 72.5 9.5 –1.9 

 

而产生裂纹阻滞效应并最终增加裂纹扩展路径的粗糙

度。由上可知，随着冷却速度的降低，组织中片状 α

相呈现长大变粗的趋势。因此，缓冷条件下合金具有

最曲折的裂纹扩展路径。 

2.4  预测模型的建立 

根据上文所述，较好的塑性及曲折的裂纹扩展路

径均有利于提高合金的断裂韧性。试想，如果将这 2

种因素都纳入到一个数学模型中，从而将这 2 种因素

对断裂韧性的贡献量化，那么这对于正确区分影响网

篮组织 Ti17 合金断裂韧性的主因和次因，以及实现其

断裂韧性的优化意义重大。  

Ragozin
[26]等人早在 1984 年就基于能量方法建立

了断裂韧性定量模型，如公式（1）所示： 

4

e

IC 2

8 10

1

A E
K



 



                       （1） 

式中，E 为杨氏模量，v 为泊松比。Ae′代表材料的均匀

变形比功，根据 Ragozin
[26]等人的推导，可由下式表示： 

2u

e

YS
YS 2UTS

YS

3 2

(δ )( )
EA

E

 
                 （2） 

式中，δu 为拉伸试样的均匀延伸率。 

在该模型中考虑了裂尖塑性变形功对合金断裂韧

性的影响，而裂纹扩展路径的影响却并未考虑。根据

Jiang
[27]等人的研究，可在断裂韧性模型中纳入放大系

数 [L(ε)/L0]
1/2，从而将裂纹扩展路径的影响考虑进去。

L(ε) 代表裂纹扩展路径的真实长度，L0 代表裂纹扩展

路径沿断裂韧性试样开口方向的投影长度，  代表丈

量裂纹扩展路径的码尺长度。修正后的断裂韧性模型

如下式所示： 

 4

e 0

IC 2

8 10 ( ) /

1

A E L L
K





 



                （3） 

综上，可将公式（1）作为裂尖塑性对合金断裂韧

性的贡献，而公式（3）则为塑性与路径对断裂韧性的

总贡献， 那么公式（3）减去公式（1）可作为单一的

路径因素对合金断裂韧性的贡献。 

为了得到不同冷却方式下 Ti17 合金裂纹扩展路径

曲折度，即[L(ε)/L0]
1/2，本研究码尺长度选为 10 μm，对

每种冷却方式下断裂韧性试样的裂纹扩展路径随机选

取 5 个区统计，每个选区长度为 200 μm，最后计算得

到水冷、空冷、缓冷 3 种条件下合金平均裂纹扩展路径

曲折度分别为 1.047、1.066 及 1.131。各冷却方式下 Ti17

合金均匀延伸率 δu 取其延伸率的一半（如表 1 所示）。

杨氏模量及泊松比文中取定值，分别为 112 GPa 和 0.35。 

表 2 所列为 3 种冷却方式下 Ti17 钛合金断裂韧性

预测值与实验值对比，以及各条件下合金的塑性及裂

纹扩展路径对其断裂韧性的贡献值。可以发现，公式

（3）能够较好的预测网篮组织 Ti17 合金的断裂韧性，

最大误差在 6%以内。另外可以看到，塑性对 Ti17 合

金断裂韧性的贡献占大部分，约为 80%左右，而裂纹

扩展路径对断裂韧性贡献较小，在 20%以内。对比表

2 还可发现，水冷条件下合金的塑性明显高于空冷，

但是该条件下网篮组织较短小。因此，导致该条件下

合金的裂纹扩展路径最为平坦。2 种因素的作用相互

抵消，导致水冷条件下合金的断裂韧性与空冷条件下

相仿。缓冷条件下 Ti17 合金因具有最为粗大的片状 α

相，因此具有最为曲折的裂纹扩展路径。另外，缓冷

条件下合金具有较好的塑性。综合来看，该条件下合

金具有最大的裂纹扩展抗力，因此断裂韧性最高。  

总之，采取锻后缓冷，Ti17 合金不仅能够得到较

高的断裂韧性值，也能获得高的强度及良好塑性。  

3  结  论 

1) 随着锻后冷却速率的降低，片状 α 相总体呈现

变长变粗的趋势。不同冷却条件下 Ti17 合金的强度差

别不明显，然而由于片状 α 相形状特征的差异，水冷

条件下的合金塑性高于空冷和缓冷。 

2) 合金塑性与裂纹扩展路径曲折度均能影响其

断裂韧性值。较好的塑性及曲折的裂纹扩展路径有利

于提高合金的断裂韧性。 

3) 基于能量原理所建立的断裂韧性预测模型能

较好的预测 Ti17 合金网篮组织的断裂韧性，误差在

6%以内。 

4) 塑性对 Ti17 合金断裂韧性的贡献占大部分，

在 80%以上，而裂纹扩展路径对断裂韧性贡献较小，

在 20%以内。采取锻后缓冷，Ti17 合金能得到强度、

塑性以及断裂韧性的良好匹配。 
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Fracture Toughness and Its Prediction Model for Ti17 Titanium Alloy 

with Basket-Weave Microstructure 
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Abstract: The fracture toughness and fracture behavior of Ti17 titanium alloy with basket -weave microstructure were studied. The results 

show that fracture toughness is attributed to two major factors, namely the crack path tortuosity (extrinsic part) and plastic deformation 

work along the crack path (intrinsic part). Good plasticity and tortuous crack propagation path are both favorable to improve the fracture 

toughness of Ti17 alloy. Moreover, based on the power theory, a fracture toughness prediction model was built, whose prediction error was 

within 6%. In addition, by analyzing the prediction results of this model, it can be found that the contribution of plasticity work to the 

fracture toughness of Ti17 alloy is the major part, which occupies over 80%. The contribution of crack propagation tortuosity to the 

fracture toughness of Ti17 alloy, however, is the minor part, which is within 20%. 
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