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摘要:以 TC１７钛合金为研究对象,通过超声冲击强化工艺试验、表面状态测试分析和４００℃高周

疲劳试验,分析了超声冲击强化表面粗糙度、表面几何形貌、表层残余应力、表层显微硬度和表层微观组

织等表面状态特征在４００℃拉/拉高周疲劳试验过程中的演化规律.结果表明,与超声冲击强化试样初

始表面状态相比,试样在４００℃下保温１h后,表面粗糙度Ra 从０．４６μm 增大到０．６７μm,表面显微硬

度从６３０HV０．０２５降低至４５０HV０．０２５,表面残余压应力从－６４０MPa减小到－５２５MPa,残余压应力

峰值从－１０８８MPa减小到－７７６MPa,塑性变形层深度由２０μm 减小到１３μm;４００℃下试样疲劳断

裂后,表面粗糙度为１．２２μm,残余压应力影响层深度为７０μm,塑性变形层深度为９μm,表层等轴状α
相转变为长条状,平均晶粒面积由１１．８μm２ 增大至３４μm２.
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Abstract:BasedonUITexperiments,surfacestatemeasurementandtensionＧtensionhighcycle
fatiguetestsat４００℃,theevolutionlawsofsurfaceroughness,surfacemorphology,residualstress,
microhardness,and microstructureofTC１７alloywereinvestigated．Resultsshowthat,compared
withthesurfacestatesoftheUITprocessedspecimen,after１hheatingtreatmentat４００℃,thevalue
ofsurfaceroughnessRaincreasesfrom０．４６μmto０．６７μm,thesurfacemicrohardnessdecreasesfrom
６３０HV０．０２５to４５０HV０．０２５,thesurfacecompressiveresidualstressdecreasesfrom －６４０MPato
－５２５MPa,themaximumvalueofcompressiveresidualstressdecreasesfrom －１０８８MPato－７７６
MPa,andthedepthofplasticdeformationlayerdecreasesfrom２０μmto１３μm．Afterfatiguefailure
ofthespecimenat４００℃,thevalueofsurfaceroughnessRaisas１．２２μm,thedepthofcompressive
residualstresslayerisas７０μm,thedepthofplasticdeformationlayerisas９μm,andthesubsurface
equiaxedαphasetransformsintoelongatedstrips,theaveragegrainareaincreasesfrom１１．８μm２to
３４μm２．
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０　引言

航空发动机是国之重器,体现了国家的科技

水平和综合实力.TC１７钛合金因具有强度高、
塑性好、耐腐蚀、高温性能优异等特点,被广泛应

用于制造航空发动机风扇和压气机叶片和整体叶

盘等关键重要转动构件[１].该类构件要求在集高

速、高压、高温、复杂振动于一体的极端环境条件
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下服役寿命达上万小时,先进航空发动机末级高

压压气机温度可达１０００K,压力接近４０个标准

大气压.在如此极端服役工况下,该类转动构件

极易发生疲劳失效.现有资料表明,航空构件疲

劳失效中８０％以上的疲劳裂纹起始于表面加工

缺陷或损伤,如切削刀痕、表面微裂纹、表层应变

硬化、表层组织损伤、表层残余拉应力等.因此,
表面状态对构件疲劳性能有着至关重要的影响.

为改善该类转动构件的加工表面状态,提高

疲劳性能,通常采用表面强化对构件进行处理,但
表面强化引入的表面状态在构件服役过程中不断

演化,不同特征演化规律复杂,衰减速率各不相

同.超声冲击强化(ultrasonicimpacttreatment,

UIT)是一种新型的表面强化方法,该工艺可降低

构件表面粗糙度,同时在表层引入较深的残余压

应力和应变硬化层[２Ｇ４].在超声冲击强化工艺参

数对表面状态和疲劳性能影响研究方面,PANIN
等[５]研究了纯钛试件经超声冲击强化后表层纳米

结构中的非晶体学变形机制,在试样表面下２０

μm 和５０μm 处观察到含有位错和孪晶的αＧTi
晶粒;OHTA[６]采用有限元法分析了冲击头半径

对残余应力分布的影响,发现表面等效塑性应变

与最大等效塑性应变之比与表面残余应力之间存

在相关性;DEKHTYAR 等[７]研究发现,与未强

化试样相比,超声冲击强化后 TiＧ６AlＧ４V 钛合金

试样旋转弯曲疲劳强度提高约６０％;查旭明等[８]

详细总结了超声冲击强化工艺参数对钛合金表层

微观结构和微观力学性能的影响规律;殷畅等[９]

研究发现,超声冲击强化后２０Cr２Ni４A钢表面残

余奥氏体的含量由１１％降低至０．５％,表面显微

硬度由７２４HV提高到９９２HV;曹小建等[１０]研究

表明,与未强化试样相比,去应力退火及固溶时效

TC４钛合金试样在１×１０８ 循环周次下疲劳强度

分别提高了７．０％和１０．７％;李凤琴等[１１]研究发

现,TC４钛合金超声冲击强化表面残余应力随着

静压力的增大呈现先增大后减小的趋势,当静压

力为５００~８００N时能获得较好的表面状态,静压

力超过 ８００ N 后 表 面 产 生 微 裂 纹 损 伤;TAN
等[１２]研究了超声冲击强化静压力和进给速度对

表面粗糙度、残余应力、显微硬度和微观组织的影

响规律;ZHOU 等[１３]揭示了 TC１７钛合金铣削

超声冲击强化复合加工表面状态重构规律,铣削

加工表面状态对超声冲击强化后表面残余应力影

响较小;WU等[１４Ｇ１５]研究了超声冲击强化 TC４钛

合金近净成形叶片表面几何形貌和残余应力的形

成机理,实现了叶片精密切削加工和超声冲击强

化的工艺集成.
在疲劳循环过程中表面状态演化研究方面,

毛淼 东[１６]通 过 试 验 研 究 发 现,当 应 变 幅 低 于

０．４％时,TC４钛合金晶粒大小无显著改变,而应

变幅高于１．２％时,表面细化的纳米晶粒尺寸逐渐

变大;MALEKI等[１７]研究发现,喷丸强化后 AISI
１０６０钢试样疲劳循环初期残余应力衰减速率较

高,之后有所降低;LEGUINAGOICOA 等[１８]研

究发现,３４CrNiMo６高强度合金钢喷丸强化表面

残余应力松弛量随着外载荷的增大而增大,轴向

拉伸疲劳试验过程中残余应力衰减量高于旋转弯

曲疲劳试验过程中残余应力衰减量;钟丽琼等[１９]

分析了载荷形式对 TC１１钛合金喷丸强化显微硬

度演化的影响,发现拉压疲劳后,未经过喷丸强化

的试样表层硬度略微增加,而经过喷丸强化的试

样表层硬度梯度分布明显下降,拉拉疲劳后,表面

硬度值均呈现增大趋势;GILL等[２０]研究表明,常
温低周疲劳过程中深冷滚压强化 TiＧ６AlＧ４V钛合

金残余压应力松弛程度不超过峰值应力的５０％,
而高温下残余压应力最大松弛程度可达到峰值应

力的７０％;SAALFELD等[２１]研究了不同应力幅

值对滚压强化SEA１０４５钢残余压应力演化的影

响,结果表明残余压应力衰减速率随应力幅值的

增大而增大,残余应力的衰减导致疲劳寿命提高

效果受限;HAN 等[２２]研究了喷丸强化和滚压强

化Ti６０钛合金表面状态在常温和４５０℃拉/压疲

劳过程中的演化规律,结果表明,滚压强化试样的

残余压应力衰减速率低于喷丸强化试样的残余压

应力衰减速率,且由于循环软化作用表层显微硬

度均 有 所 降 低;章 海 峰 等[２３]研 究 了 激 光 喷 丸

IN７１８镍基高温合金残余应力的高温松弛行为,

８００ ℃ 保温 ３００ min时,残余应力松弛幅度达

８２．１４％.
从以上分析中可以看出,现有研究主要集中

在 TC４钛合金、高强度钢等材料喷丸强化表面状

态演化规律上.本文以 TC１７钛合金为研究对

象,开展超声冲击强化表面粗糙度、表面几何形

貌、表层残余应力场、表层显微硬度场和表层微观

组织等在 ４００ ℃ 高周疲劳过程中的演化规律

研究.

１　试验过程

１．１　试验材料及方法

研究用材料为 TC１７钛合金,它是一种α＋β
型钛合金,名义成分为 TiＧ５AlＧ２SnＧ２ZrＧ４MoＧ４Cr.
热处理制度为:固溶８００ ℃,４h,水冷;时效６２０
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℃,８h,空冷.TC１７钛合金化学成分见表１,物
理及力学性能见表２.

表１　TC１７钛合金化学成分(质量分数)

Tab．１　ChemicalcompositionofTC１７alloy
(massfraction) ％

w(Al) w(Sn) w(Zr) w(Mo) w(Cr) w(Ti)

４．９０ ２．１１ １．９９ ４．１１ ４．０４ 其余

表２　TC１７钛合金物理及力学性能

Tab．２　PhysicalandmechanicalpropertiesofTC１７alloy

参数 数值

密度ρ/(g􀅰cm－３) ４．６８

抗拉强度σb/MPa １１７９

屈服强度σ０．２/MPa １０７７

延伸率δ５/％ １１．５

截面收缩率Ψ/％ ２１

弹性模量E/GPa １１２

泊松比ν ０．３１３

　　依据«HB５２８７—１９９６金属材料轴向加载疲

劳试验方法»,疲劳试样尺寸几何形状和尺寸如图

１a所示.疲劳试样制备方式为线切割下料→车

削→超声冲击强化.首先采用慢走丝线切割机切

取ϕ１５mm×７０mm 圆棒试样;然后在 HK６３/

１０００型数控车床上进行车削加工,工艺参数为主

轴转速 ３００r/min、车削深度 ０．２ mm、进给量

０．０６mm/r;最后采用超声冲击强化设备在数控

车床上进行强化加工,工艺参数为振动频率３４
kHz、冲击头振幅６μm、冲击头与试样表面的过

盈量０．０１mm、主轴转速５０r/min、进给量０．０４
mm/r.超声冲击强化设备由超声波发生器、换
能器、变幅杆、冲击头及其他附属配件组成,如图

１b所示.变幅杆为锥度变幅杆,冲击头为直径４
mm的金刚滚珠.开始强化前通过塞尺判断冲击

头与试样表面的距离,完成对刀操作;之后,按照

过盈量０．０１mm 和试样形状尺寸编写数控程序

进行加工,加工过程中采用油雾润滑,加工现场如

图１c所示.

１．２　表面状态特征测试方法

图２为 TC１７钛合金疲劳试样表面状态特征

测试示意图.表面粗糙度和表面几何形貌采用

MarSurfXR２０轮廓仪进行测量,取样长度为０．８
mm,评定长度为５．６mm.为了减小测量误差,
在圆周方向均布４个测量位置,每个位置沿试样

轴向测量表面粗糙度,取平均值作为测试结果.
表面几何形貌采用 MarSurfXR２０的三维几何

形貌功能采样,取样面积为１mm×１mm,采样

间距设置为０．０２mm,测量速度为０．５mm/s.
残余压应力采用PROTOLXRDMG２０００残

(a)疲劳试样尺寸

(b)超声冲击强化示意图

(c)超声冲击强化试验现场

图１　超声冲击强化试验过程

Fig．１　Experimentprocessofultrasonicimpacttreatment

图２　疲劳试样表面状态特征测试示意图

Fig．２　Schematicviewofmeasurementregionsof
surfacestates

余应力测试分析系统进行测试,测试参数为:室
温,同倾固定 Ψ 法,高斯函数近似法定峰,靶材

CuＧKα,靶电压２５kV,靶电流２０mA,衍射晶面

(２１３),衍射角１４２°,曝光时间２s,曝光次数１０,
光圈大小２mm,X 射线入射角范围±２５°.采用

浸泡腐蚀法从试样表面开始逐层剥离材料,剥层

操作和残余应力测试交替进行,以便获得不同深

度下的残余应力.浸泡腐蚀液配比为:３０mL氢

氟酸、３０mL浓盐酸、１５mL浓硝酸、２５mL水,
􀅰２９７􀅰
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剥层腐蚀深度由浸泡时间控制.
表层显微硬度和表层微观组织测试需要从疲

劳试样上切取并制备金相试样,金相试样的制备

步骤为:取样→镶样→磨样→抛光.表层显微硬

度采用FMＧ８００维氏显微硬度计进行测试,试验

载荷为０．１９６N,保持载荷时间为１０s.通过测量

压痕尺寸得到维氏显微硬度值,为了减小测试误

差,同时获得深度方向每间隔１０μm 的显微硬度

值,在保证压痕清晰可见的情况下,压痕点位呈斜

线分布,即两相邻压痕中心之间沿深度方向距离

为１０μm,水平方向距离大于３０μm.表层微观

组织采用 HeliosG４CX扫描电子显微镜进行观

察,观察前需要对金相试样进行腐蚀,腐蚀液配比

为:５mL氢氟酸、２５mL硝酸、７０mL水,腐蚀时

间为１３~１５s.腐蚀时,用棉签蘸取少许腐蚀液

对金相试样表面擦拭２０~３０s,之后用吹风机吹

干,放置扫描电子显微镜下进行观察.

１．３　高温高周疲劳试验方法

根据航空发动机 TC１７钛合金整体叶盘服役

工况,设计标准试样疲劳试验为拉 拉疲劳,温度

为４００℃,最大应力为６００MPa,应力比为０．１,加
载形式为正弦波.疲劳试验在 QBGＧ５０高频疲劳

试验机上进行,加热炉温度升高到４００℃后保温

１h,开始加载循环载荷.４００℃高周疲劳试验现

场如图３所示.

图３　４００℃高周疲劳试验现场

Fig．３　SiteofhighＧcyclefatiguetestat４００℃

为研究从疲劳循环开始至最终断裂过程中疲

劳试样表面状态特征的演化规律,由超声冲击强

化试样断裂时的疲劳寿命 NUIT确定后续试样的

疲劳循环周次,分为设定为初始状态保温１h、
１０－２NUIT、１０－１NUIT和 NUIT,取下试样进行表面

状态特征测试,４００℃高周疲劳试验方案见表３.

２　结果与讨论

２．１　表面粗糙度与表面几何形貌演化规律

图４所示为 TC１７钛合金超声冲击强化试样

在４００℃高周疲劳过程中表面粗糙度的演化规

律.对比 UITＧ０和 UITＧ１试样表面粗糙度可知,

表３　４００℃高周疲劳试验方案

Tab．３　ExperimentaldesignofhighＧcyclefatigue
testat４００℃

试样编号 应力σ/MPa 温度t/℃ 循环周次N

UITＧ０ 初始状态

UITＧ１ ４００ 初始状态＋保温１h

UITＧ２ ６００ ４００ １０－２NUIT＝４．１７×１０４

UITＧ３ ６００ ４００ １０－１NUIT＝４．１７×１０５

UITＧ４(断裂) ６００ ４００ NUIT＝４．１７×１０６

车削 ６００ ４００ NT＝１．２０×１０６

　注:NT 为车削试样断裂时的疲劳寿命.

温度对表面粗糙度的影响较大,４００℃下保温１h
后试样表面粗糙度Ra 由０．４６μm 增大到０．６７

μm;疲劳循环载荷加载后,试样表面粗糙度随循

环周次的增加而增大,疲劳循环周次从０增加到

４．１７×１０４ 阶段,表面粗糙度急剧增大;疲劳循环

周次从４．１７×１０４ 增加到４．１７×１０６ 阶段,表面粗

糙度增速较缓;试样疲劳断裂后表面粗糙度Ra
为１．２２μm.

图４　４００℃高周疲劳过程中表面粗糙度的演化规律

Fig．４　EvolutionofsurfaceroughnessduringhighＧcycle
fatiguetestat４００℃

根据４００℃高周疲劳过程中表面粗糙度的演

化特点,采用指数增长函数形式对图４中表面粗

糙度数据进行拟合,得到表面粗糙度与疲劳循环

周次的关系模型如下:
Ra＝０．０８９N０．３０１＋０．６７３ (１)

图５所示为超声冲击强化试样在４００℃高周

疲劳过程中表面几何形貌的演化规律.如图５a
所示,UITＧ０试样超声冲击强化初始表面几何形

貌较为均匀,表面局部区域呈现凸起状,这是由于

超声冲击强化时冲击头磨损的碎屑被重新挤压到

工件表面所致.UITＧ１试样在４００ ℃保温１h
后,表面几何形貌峰谷高度差有所增大;对比

UITＧ２和 UITＧ３试样可以看出,随着循环周次的

增加,试样表面几何形貌不平整度也逐渐增大;

UITＧ４疲劳断裂试样表面几何形貌波峰呈无规则

分布,无明显的超声冲击强化加工痕迹,表面不平
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整度急剧增大.由此可以得出,高温和疲劳循环

周次均使表面几何形貌变得越来越粗糙.分析表

(a)UITＧ０试样初始状态

(b)UITＧ１试样４００℃保温１h

(c)UITＧ２试样循环４．１７×１０４ 周次

(d)UITＧ３试样循环４．１７×１０５ 周次

(e)UITＧ４试样循环４．１７×１０６ 周次

图５　４００℃高周疲劳过程中表面几何形貌的演化规律

Fig．５　EvolutionofsurfacetopographyduringhighＧcycle
fatiguetestat４００℃

面粗糙度和表面几何形貌变化的原因可归结于两

个方面:首先,在升温和降温过程中,材料表面与

内部存在温度梯度,产生热应力,导致表面出现局

部塑性流动,增加表面粗糙度;其次,在拉 拉疲劳

循环过程中,粗糙表面波谷位置局部发生塑性流

动,材料滑移挤出,甚至产生微小裂纹,导致表面

轮廓发生变化,表面几何形貌也随之改变.

２．２　显微硬度梯度分布演化规律

图６所示为 TC１７钛合金超声冲击强化试样

在４００℃高周疲劳过程中表层显微硬度分布演化

规律.可以看出,超声冲击强化在 TC１７钛合金

表层构筑了高显微硬度梯度场.初始状态 UITＧ０
试样表面显微硬度约６３０HV０．０２５,硬化层深度

约 １４０μm,基 体 显 微 硬 度 在 ３９０HV０．０２５~
４００HV０．０２５范围内,表面硬化程度为６０％;４００
℃保 温 １h 后 UITＧ１ 试 样 表 面 显 微 硬 度 约

４５０HV０．０２５,硬化层深度约８０μm,基体显微硬

度在３６０HV０．０２５~３７０HV０．０２５范围内;对比

UITＧ０和 UITＧ１试样可知,４００ ℃保温１h后表

面显微硬度下降了２８．６％,硬化层深度减小了

４２．９％,基体显微硬度下降了７．６％.这一现象说

明,TC１７钛合金超声冲击强化后表层和基体材

料在高温下会发生软化,导致硬化层深度和显微

硬度值均减小.对比 UITＧ２、UITＧ３和 UITＧ４试

样可知,疲劳循环开始后,UITＧ２试样表面显微硬

度急剧减小,约４２６HV０．０２５;之后 UITＧ３试样表

面显微硬度继续减小至约４１１HV０．０２５;随后表

面显微硬度下降速度减缓,直至 UITＧ４断裂试样

表面硬度约为４０５HV０．０２５,硬化层深度约为８０

μm.分析可知,在疲劳裂纹萌生阶段,TC１７钛合

金晶粒塑性滑移受到表层加工硬化层的阻碍,塑
性滑移在材料变形过程中会消耗能量,在微观力

图６　４００℃高周疲劳过程中显微硬度分布演化规律

Fig．６　Evolutionofmicrohardnessdistributionduring
highＧcyclefatiguetestat４００℃
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学特征上表现为显微硬度急剧下降;之后随着疲

劳循环周次增加直至断裂过程中,主要表现为疲

劳裂纹尖端能量耗散过程,显微硬度下降速度有

所减缓.UITＧ４断裂试样的显微硬度整体低于其

他试样的显微硬度,说明试样断裂瞬间也耗散了

大量能量.ZAROOG等[２４]同样发现,２０２４ＧT３５１
铝合金显微硬度随疲劳循环周次增加呈现下降趋

势.显微硬度降低主要受两方面因素影响,一是

在４００℃保温１h条件下,TC１７钛合金表层晶粒

尺寸有变大趋势,晶粒尺寸越大,材料屈服强度越

低;另一方面是 TC１７钛合金属于循环软化材料,
在疲劳过程中材料不断发生微区的循环塑性变

形,导致显微硬度不断减小.
根据４００℃高周疲劳过程中显微硬度梯度分

布场的演化特点,采用指数衰减函数对图６中显

微硬度数据进行拟合:
HHV(h)＝AHVe－λHVh (２)

式中:HHV 为显微硬度;h为表面下深度;AHV 为显微硬度

初始幅值;λHV 为显微硬度场衰减系数,决定着显微硬度

衰减到稳定值附近的快慢程度.

为了提高拟合精度,得到简单合理的AHV 和

λHV,在拟合前对显微硬度和表面下深度进行归

一化处理,将其转变为量纲一量,归一化公式为

Xnor ＝ (Xact－Xmin)/(Xmax－Xmin) (３)

式中:Xnor为归一值;Xact为实际测量值;Xmax 为实际数据

最大值;Xmin 为实际数据最小值.

显微硬度和表面下深度取值范围为:HHVmax＝
６５０HV０．０２５,HHVmin ＝３５０HV０．０２５,hmax ＝２００

μm,hmin＝０.五组超声冲击强化试样４００℃高周

疲劳试验过程中显微硬度拟合模型如下:
UITＧ０:HHV(h)＝０．８４３e－２．８８４h

UITＧ１:HHV(h)＝０．２７２０e－２．７８９h

UITＧ２:HHV(h)＝０．２２８e－２．１８３h

UITＧ３:HHV(h)＝０．１９５e－２．２２７h

UITＧ２４:HHV(h)＝０．１６２e－２．９７７h
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图７所示为显微硬度梯度分布归一化后的拟

合结果,拟合后决定系数R２ ＞０．８０,说明曲线拟

合程度较好、精度较高,用指数衰减函数可以很好

地表征４００℃ 高周疲劳过程中TC１７钛合金超声

冲击强化显微硬度梯度分布曲线.
由式(４)分析可得,从 UITＧ０至 UITＧ４试样

显微硬度初始幅值AHV逐渐减小,说明表面显微

硬度值不断减小,其中 UITＧ０到 UITＧ１的AHV变

化幅度最大,说明温度对表面显微硬度值影响显

著.从 UITＧ０至 UITＧ３试样显微硬度衰减系数

λHV绝对值逐渐减小,表明表层显微硬度下降速

率有所降低;UITＧ４试样λHV绝对值最大,表明断

图７　显微硬度分布指数衰减函数拟合结果

Fig．７　Normalizedmicrohardnessfittedbyexponential
decayfunctionmodel

裂试样表层显微硬度下降速率最大.

２．３　残余应力梯度分布演化规律

图８所示为 TC１７钛合金超声冲击强化试样

在４００℃高周疲劳过程中表层残余应力梯度分布

演化规律.可以看出,超声冲击强化后 TC１７钛

合金表层残余压应力呈勺形分布,峰值残余压应

力位于表面下３０~４０μm.UITＧ０初始状态试样

表面残余压应力约－６４０MPa,峰值残余压应力

约－１０８８ MPa,残余压应力影响层深度约２２０

μm;４００℃保温１h后 UITＧ１试样表面和峰值残

余压应力有所松弛,表面残余压应力约 －５２５
MPa,峰值残余压应力约－７７６MPa,残余压应力

影响层深约２００μm.常温下试样内部残余压应

力与其屈服强度相互平衡,一旦高温诱发屈服强

度下降致使平衡被打破,则为了达到新的平衡状

态,残余应力会发生松弛[２４].对比 UITＧ１、UITＧ２
和 UITＧ３试样可知,随着循环周次的增加,表层

残余压应力不断松弛,表面残余压应力由－５２５
MPa减小到－２３０MPa,峰值残余压应力由－７７６
MPa减小到－４８４MPa,但峰值残余压应力位置

和残余压应力影响层深度几乎不变.断裂状态

UITＧ４试样表面残余压应力和峰值残余压应力均

急剧减小,残余压应力影响层深度仅约７０μm.

ZHANG等[２５]在研究微喷丸强化 EA４T 车轴钢

疲劳行为时也发现同样的规律,并指出其原因为

第一循环周次为准静态松弛,第一循环周次之后

残余应力衰减速率下降,但断裂时衰减量陡然增

大,这是由于裂纹扩展及断裂时残余应力重新分

布而造成的.当构件承受恒定载荷时,引入的残

余压应力场基本上不发生松弛,但是当构件承受

交变载荷时,材料的个别晶粒经过多周次的往复

运动、增殖和堆积,导致相邻晶粒发生位错运动,
􀅰５９７􀅰
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从而发生屈服现象,这是导致残余应力松弛的重

要原因[２６].在随后的循环加载过程中,TC１７钛

合金位错密度降低,发生动态回复效应,在宏观上

表现为循环软化的现象,从而导致残余应力进一

步松弛[２７].疲劳断裂阶段,位错运动更加显著,
残余应力松弛就会更加明显.

图８　４００℃高周疲劳过程中残余应力分布演化规律

Fig．８　Evolutionofresidualstressdistributionduring
highＧcyclefatiguetestat４００℃

根据４００℃高周疲劳过程中残余应力梯度分

布场的演化特点,采用下式余弦衰减函数对图８
中残余应力数据进行拟合:

σr(h)＝Aσe－λσhcos(ωσh＋θσ) (４)

式中:σr 为残余应力;Aσ 为残余应力初始幅值;λσ 为残余

应力场衰减系数,决定着残余应力衰减到稳定值附近的

快慢程度;ωσ 为固有角频率,决定着残余压应力峰值附近

的变化快慢;θσ 为初始相位.

为了提高拟合精度,按式(３)对残余应力和表

面下深度进行归一化处理.残余应力和表面下深

度取值范围为:σrmax＝１２００MPa、σrmin＝０、hmax＝
３５０μm、hmin＝０.五组４００℃ 高周疲劳试验过程

中试样残余应力拟合模型如下:
UITＧ０:σr(h)＝ －９．３６２e－６．１８８hcos(１．１１１h－１．５１１)

UITＧ１:σr(h)＝ －８０．２０５e－７．８５１hcos(０．１０６h－１．５６５)

UITＧ２:σr(h)＝ －７５．８１２e－７．９７９hcos(０．０９６h－１．５６６)

UITＧ３:σr(h)＝ －６６．０１７２e－９．７９０hcos(０．１１８h－１．５６８)

UITＧ４:σr(h)＝ －０．２７１e－９．６４７hcos(－１０．８９７h－１．６３２)
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图９所示为残余应力梯度分布场归一化后的

拟合结果,拟合后决定系数R２ ＞０．８５,说明曲线

拟合程度较好、精度较高,用余弦衰减函数可以很

好地表征４００℃ 高周疲劳过程中TC１７钛合金超

声冲击强化残余应力梯度分布曲线.
对比式(５)余弦衰减函数系数可知,在４００℃

保温１h和试样断裂失效前后,Aσ 和ωσ 值发生

突变,表明高温和疲劳断裂对残余应力梯度曲线

形式影响显著;从 UITＧ１至 UITＧ３,λσ 绝对值越

来越大,表明残余应力场衰减至稳定值附近的速

图９　残余应力分布余弦衰减函数拟合结果

Fig．９　Normalizedresidualstressfittedbysinusoidal
decayfunctionmodel

率越来越快;从 UITＧ１至 UITＧ３,θσ 数值变化不

大,表明峰值残余压应力位置变化不大.

２．４　表层微观组织梯度分布演化规律

图１０所示为 TC１７钛合金超声冲击强化试

样在４００℃高周疲劳过程中表层微观组织梯度分

布演化规律.从图１０a中可以看出,超声冲击强

化在TC１７钛合金表层引入约２０μm 深的塑性变

形层,超声冲击强化后表层晶粒发生严重塑性变

形,由等轴晶粒变成方向一致的细长条状.离表

面距离越近,晶粒变形程度越大,塑性流变形成的

切向流线与材料表面夹角越小,晶界变得模糊不

清.表层微观组织中高密度位错使晶粒破坏阻力

增大,增强了材料塑性变形抗力,进而提高了材料

表层残余应力和表层显微硬度值.UITＧ１试样经

过４００℃保温１h处理后,塑性变形层深度减小

至约１３μm,４００℃保温１h过程中试样表面发生

软化,部分晶粒变形得以恢复,所以其塑性变形层

深度减小.疲劳载荷加载后,随着循环周次的增

加,UITＧ１至 UITＧ３试样塑性变形层深度变化不

明显;疲劳断裂失效后,UITＧ４试样塑性变形层深

度减小至９μm,同时表层显微硬度和表层残余应

力明显下降.
图１１所示为 TC１７钛合金超声冲击强化试

样在４００℃高周疲劳过程中基体微观组织演化规

律.由图１１a可见,TC１７钛合金基体微观组织

为β相、等轴状α相和长条状α相组成,等轴状α
相含量较多.因此,本试验用 TC１７钛合金为等

轴组织.４００ ℃保温１h后,由于受高温作用,

UITＧ１试样基体中α相由等轴状逐渐转变为短棒

状;疲劳载荷加载后,UITＧ２至 UITＧ４试样基体

中等轴状α相被拉长,逐渐转变为长条状,且长条

状α相含量逐渐增加;断裂试样基体微观组织几
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(a)UITＧ０试样初始状态

(b)UITＧ１试样４００℃保温１h

(c)UITＧ２试样循环４．１７×１０４ 周次

(d)UITＧ３试样循环４．１７×１０５ 周次

(e)UITＧ４试样循环４．１７×１０６ 周次

图１０　４００℃高周疲劳过程中表层微观组织演化规律

Fig．１０　EvolutionofsubsurfacemicrostructuredistributionduringhighＧcyclefatiguetestat４００℃

乎全部为长条状α相.图１２所示为 TC１７钛合

金４００℃高周疲劳过程中统计的基体中α相面积

变化规律.４００℃保温１h后,α相面积未发生明

显变化,随着疲劳循环周次的增加,α相面积逐渐

变大.由 HallＧPetch关系可知,晶粒大小与显微

硬度有关,晶粒尺寸越大,显微硬度越低,这也和

前文数据相吻合.α相面积增大后,易发生断裂

的相界增多,强度低的β相需要更大的变形来协
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(a)UITＧ０试样初始状态

(b)UITＧ１试样４００℃保温１h

(c)UITＧ２试样循环４．１７×１０４ 周次

(d)UITＧ３试样循环４．１７×１０５ 周次

(e)UITＧ４试样循环４．１７×１０６ 周次

图１１　４００℃高周疲劳过程中基体微观组织演化规律

Fig．１１　Evolutionofmatrixmicrostructuredistribution
duringhighＧcyclefatiguetestat４００℃

调整体变形[２８],从而造成更大的应力和应变集

中,微裂纹更易扩展,所以超声冲击强化表层塑性

变形层可抑制疲劳裂纹的萌生和早期扩展.由于

图１２　４００℃高周疲劳过程中α相面积演化规律

Fig．１２　EvolutionofαphaseareaduringhighＧcycle
fatiguetestat４００℃

疲劳试验中设定温度为４００℃,未达到相变温度,
所以表层基体微观组织中并未发现β相转变.

图１３为４００℃高周疲劳试验前后 TC１７钛

合金表层材料晶粒取向图,图中白色区域表示取

向差角在２°~１５°范围内的小角度晶界.由于超

声冲击强化后表层晶粒发生塑性变形,因此晶粒

内产生大量位错,位错之间不断发生增殖、滑移、
重排、湮灭,位错线大量交缠形成位错墙分割原来

的晶粒,出现位错胞[２９],位错墙和位错胞缠结吸

收更多的位错从而转变为取向不同的小角度晶

界.初始状态下 UITＧ０试样中小角度晶界较为

集中地分布在表面下０~２０μm 范围内,疲劳断

裂 UITＧ４试样中α相被明显拉长,且晶界与受力

方向呈约４５°角,小角度晶界较为集中地分布在

表面下０~５０μm 范围内,这主要是因为在疲劳

循环载荷作用下,相邻晶粒间发生转动导致小角

度晶界两侧的取向逐渐增大,转为大角度晶界,同
时整个试样发生塑性变形,故小角度晶界均匀地

分布在整个样品中.图１４展示了４００℃高周疲

劳前后 TC１７钛合金试样中晶界分布统计结果.
初始状态 UITＧ０试样和疲劳断裂 UITＧ４试样中

小角度晶界占比分别约为４８％和４３％.小角度

晶界一般分布在位错堆积或位错缠结周围,是材

料内部位错运动的结果,可以反映变形区域中的

位错密度.
图１５为４００℃高周疲劳前后 TC１７钛合金

晶粒面积统计图.从图１５a中可以看到,初始状

态 UITＧ１试样中面积小于２０μm２ 的晶粒约占

８７％,平均晶粒面积约为１１．８μm２,而疲劳断裂

UITＧ４试样面积小于２０μm２ 的晶粒约占６４％,
平均晶粒面积约为３４μm２,表明在疲劳循环加载

过程中 TC１７钛合金晶粒被拉长.表３给出了车

削试样高温疲劳寿命,对比可知,经超声冲击强化

后,试样疲劳寿命提高２．４倍.疲劳寿命提高主要
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　　　(a)UITＧ０试样初始状态　　　　　　　　　　　　　　　(b)UITＧ４试样循环４．１７×１０６ 周次

图１３　４００℃高周疲劳前后TC１７钛合金表层材料晶粒取向图

Fig．１３　GrainorientationmapofTC１７alloysubsurfacemicrostructurebeforeandafterfatiguetestat４００℃

(a)UITＧ０试样初始状态

(b)UITＧ４试样循环４．１７×１０６ 周次

图１４　４００℃高周疲劳前后TC１７钛合金

晶界分布统计

Fig．１４　ChangesingrainboundariesofTC１７alloy
subsurfacemicrostructurebeforeandafterfatigue

testat４００℃

是由于超声冲击强化降低了表面粗糙度,消除了

车削纹理带来的表面几何形貌应力集中;同时在

试样表层构筑了残余压应力梯度场、加工硬化梯

度场和微观结构梯度场,延缓了疲劳裂纹萌生,阻
碍了疲劳裂纹扩展,从而提高了试样的疲劳寿

命[３０].

３　结论

通过超声冲击强化 TC１７钛合金疲劳试样在

４００℃拉 拉疲劳循环下的表面完整性测试,分析

了表面粗糙度、表面几何形貌、表层残余应力、表

(a)UITＧ０试样初始状态

(b)UITＧ４试样循环４．１７×１０６ 周次

图１５　４００℃高周疲劳前后TC１７钛合金

晶粒面积统计图

Fig．１５　StatisticalresultsofTC１７alloygrainarea
beforeandafterfatiguetestat４００℃

层显微硬度和表层微观组织的演化规律,得到以

下结论:

１)TC１７钛合金超声冲击强化试样４００℃保

温１h后,表面粗糙度Ra 由０．４６μm 增大到０．６７

μm;随着疲劳循环周次的增加,表面粗糙度缓慢

增大,但疲劳断裂后表面粗糙度急剧增大,疲劳断

裂试样表面粗糙度Ra 为１．２２μm,表面几何形貌

波峰波谷呈无规则分布.

２)超声冲击强化在 TC１７钛合金表层构筑了

高显微硬度梯度场,４００℃保温１h后,试样表面

显微硬度、硬化层深度和基体显微硬度均明显降
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低;随着疲劳循环周次增加,表层显微硬度分布整

体下降,硬化层深度约为８０μm,指数衰减函数可

准确地表征表层显微硬度梯度分布.

３)超声冲击强化在 TC１７钛合金表层构筑了

高残余压应力梯度场,４００℃保温１h后,试样表

面残余压应力和峰值残余压应力明显减小;随着

疲劳循环周次增加,表层残余压应力分布整体下

降,但峰值残余压应力位置和残余压应力影响层

深度变化不大,分别保持在表面下约３０μm 和

２００μm 位置;疲劳断裂后,残余压应力场衰减严

重,残余压应力影响层深度仅为７０μm;余弦衰减

函数可准确地表征表层残余压应力梯度分布.

４)超声冲击后 TC１７钛合金表层晶粒发生塑

性变形和晶粒细化,塑性变形层深度约２０μm,表
层区域小角度晶界占比在４０％以上;疲劳断裂后

TC１７钛合金α相由等轴状被拉长为长条状,平
均晶粒面积由１１．８μm２ 增大至３４μm２.
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