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魏氏组织 BT14合金应力松弛行为及微观机理

刘　勇　　刘瑞堂
(哈尔滨工程大学材料与化学工程学院 , 哈尔滨　150001)

文　摘　研究了魏氏组织 BT14合金在 200、400和 600℃下的应力松弛行为 ,并通过应力松弛过程中微观

组织的变化研究应力松弛的微观机理。研究表明 , BT14应力松弛存在应力松弛极限 ,松弛温度是决定应力松

弛极限的主要因素 ,温度越高 ,应力松弛极限越低 ;在一定的温度下 ,应力松弛开始阶段对应较高的应力松弛速

率 ,并随松弛时间的延长迅速降低 ,随温度升高 ,开始阶段的应力松弛速率也升高。根据应力松弛的特点 ,建立

了 BT14合金应力松弛方程。200和 400℃应力松驰变形中 ,发现位错滑移带 ,这时应力松弛的微观机理为位错

蠕变导致的微区塑性变形 ; 600℃应力松驰变形中 ,发现亚晶界 ,其松弛机理为回复蠕变。
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Stress Relaxation Behavior and Micro2Mechanism of BT14 Alloy
W ith W idmanstaten Microstructure

L iu Yong　　L iu Ruitang
(College ofMaterial Science and Chem ical Engineering, Harbin Engineering University, Harbin　150001)

Abstract　The stress relaxation behavior of BT14 alloy with W idmanstaten m icrostructure was investigated at

200, 400 and 600℃. And m icro2mechanism s of stress relaxation were discussed by the observation of m icrostructure e2
volution during stress relaxation. The results show that stress relaxation has a lim ited relaxation value, which is deter2
m ined mainly by relaxation temperature, i. e. , the higher the temperature, the lower the relaxation lim ited value,

stress relaxation rate has high value at the early stage of relaxation and decreases rap idly with the p rogress of relaxation

time. Stress relaxation equations were constructed for BT14 alloy according to the characteristic of stress relaxation.

D islocation slip bands are found during stress relaxation deformation at 200 and 400℃, imp lying m icro2zone p lastic

deformation resulted from dislocation slip is the m icro2mechanism of stress relaxation. And sub2grain boundary and

dislocation nets found during stress relaxation deformation at 600℃ p resents that recovery creep is the main stress re2
laxation mechanism.
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0　引言

BT14合金是近年来广泛应用于航空航天中的一

种合金 [ 1 ]
,但该合金屈强比高、回弹性大 ,往往需要

去应力退火和热校形。应力松弛是热校形和去应力

退火的理论基础。研究合金的应力松弛行为 ,可以更

好的设计和优化去应力退火和热校形工艺。同时 ,传

统的应力松弛理论简单地认为应力松弛由镶嵌块的

转动和化学成分扩散形成的 ,但微观组织观察并没有

给出相应的证据。因此很有必要研究不同松弛温度

下的应力松弛机理。国内外对钛合金的应力松弛行

为及机理方面进行了一些研究 ,但针对 BT14合金 ,

则未见相关的报道 [ 2～5 ]。本文研究了魏氏组织 BT14

合金应力松弛行为和微观组织演化规律 ,并初步探讨

了微观应力松弛机理。

1　材料及试验方法

选用板厚为 4 mm的板材 ,化学成分 (质量分数 )

为 : 4. 5 A l, 3. 1 Mo, 1. 1 V,其余为 Ti。α +β∴β相变
点为 950℃。试样经 820℃ /8 h炉冷处理后得到魏氏

组织。原始晶粒大约 200μm。每个晶粒有若干束域

组成 ,每个束域均由位向一致的板条α相和介于α

相之间的β相组成。在原始β晶界上 ,分布网状α

相。图 1 ( b)为魏氏组织合金的 TEM组织。该组织

由长条状α相和介于它们之间的β相组成。板条内

比较干净 ,位错数量稀少 ,没有发现孪晶。

应力松弛试验采用 GB10120规定的弯曲应力松

弛试验法。试验在 200、400和 600℃三个温度下进行。
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试验数据整理为剩余应力和松弛时间的关系曲线。

图 1　BT14合金的原始组织

Fig. 1　Starting M icrostructures of BT14 alloy

2　结果分析

2. 1　BT14合金应力松弛行为

图 2给出了 BT14合金应力松弛行为中剩余应

力和松弛时间的关系曲线。可以看到 ,应力松弛可以

分为两个阶段 ,第一阶段应力松弛较快 ,第二阶段应

力下降缓慢。长时间应力松弛后应力下降缓慢。应

力松驰过程中 ,应力松驰逐渐降低 ,最后趋近于一极

限值 ,这一极限值称为应力松弛极限。

图 2　BT14合金应力松弛曲线

Fig. 2　Stress relaxation curves of BT14 alloy

　　把上述曲线外推到无限长时间得到不同温度下

的应力松弛极限。应力松弛极限描述了应力松驰最

终的松驰程度。上述的三组应力松弛试验初应力基

本相同 ,但松弛温度不同 ,测试后得到的应力松弛极

限不同。对应 200、400和 600℃应力松弛 ,得到的应

力松弛极限分别是 374. 5、200及 2 MPa。可见 ,对于

同一种材料 ,随应力松弛温度的升高 ,应力松弛极限

降低 ,应力松弛温度是决定应力松弛极限的主要因

素。具体到 BT14合金 ,去应力退火的温度应该选择

在 600℃,否则应力松弛温度偏低 ,即使应力松弛很

长时间 ,其效果也不明显。

应力松弛速率是描述材料应力松弛行为的另一

主要参量。图 3给出了 BT14合金应力松弛过程中

应力松弛速率与松弛时间的关系曲线。可以看出在

一定的应力松弛温度下 ,开始阶段对应较高的应力松

弛速率 ,并随松弛时间的延长迅速降低 ;由 200、400

和 600℃曲线对比可以看出 ,随温度升高 ,开始阶段

的应力松弛速率提高 ,但在长时间应力松弛后趋于同

一水平。上述结果说明 ,对于去应力退火 ,在一定的

保温温度下 ,仅在应力松弛开始的一段时间内应力松

弛效果是最好的 ,没有必要长时间保温。

图 3　BT14合金应力松弛速率和应力松弛时间的关系

Fig. 3　Relaxation time dependence of

stress relaxation rate for BT14 alloy

2. 2　应力松弛方程

为了更好地指导实际生产中的热校形和去应力

退火工艺 ,有必要建立应力松弛方程。通过观察 ,发

现应力松弛曲线可以用指数衰减形式的函数进行拟

合。结合已有的应力松弛行为特点的研究 ,建立如下

的应力松弛方程 :

σt =σ∞ + (σ0 +σ∞ ) e
-

t
k (1)

式中 ,σ∞为应力松弛极限 , k是延迟指数 ,对于给定

材料仅由应力松弛温度决定 ;σ0为初应力。表 1给

出了不同应力松弛温度下的魏氏组织 BT14合金的

具体常数值。

表 1　应力松弛曲线拟合结果

Tab. 1　F itting results of stress relaxa tion curves

温度 /℃ σ∞ /MPa k

200 374. 5 20. 4

400 219. 4 192. 6

600 9. 2 7. 0
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2. 3　应力松弛过程中微观组织观察

图 4为魏氏组织 BT14合金在 200、400和 600℃

时应力松驰变形后的组织 ( TEM )。从图 4 ( a)可以观

察到应力松驰变形中 ,有相当数量的位错产生。部分

位错形成位错列 ,以位错滑移带的形式出现 ,如箭头

1所示。箭头 2说明板条界成为位错增殖源 ,箭头所

指为位错源释放位错的情形。上述结果说明 ,在

BT14合金应力松弛过程中 ,有位错增殖和位错滑移

产生。位错滑移产生了微量塑性变形 ,位错列构成的

位错滑移带是位错蠕变的典型特征 [ 6～10 ]。可以认为

200℃应力松驰变形本质上是变应力的位错滑移导致

的低温蠕变。

图 4　魏氏组织 BT14合金应力松驰后的形貌

Fig. 4　M icrostructures after stress relaxation for BT14 alloy with W idmanstaten m icrostructure

　　从图 4 ( b)箭头所示 ,发现了大量的位错滑移带。

位错滑移产生塑性变形 ,导致维持应变的外加应力降

低。和 200℃应力松弛类似 ,主要机制为位错滑移导

致的低温蠕变。400℃与 200℃相比 ,位错滑移带数

量明显增多 ,说明塑性变形量增加 ,应力松弛量大幅

度增加。

图 4 ( c)箭头所示 ,在板条界形成亚晶界。亚晶

界的出现说明此时的应力松弛机制为回复蠕变。

2. 4　应力松驰微观机制讨论

由微观组织观察可以看出 ,在 200℃和 400℃应

力松驰过程中发现位错增殖和位错滑移带的形成 ,上

述现象说明微区塑性变形产生。而微区塑性变形导

致了应力松驰的产生。值得指出的是位错增值源主

要是α/β相界。另外 , 400℃位错滑移带多于 200℃,

说明前者的微塑性变形量大于后者 ,因此 400℃应力

松弛较 200℃剧烈。温度升高到 600℃,原子扩散能

力增强 ,导致回复的产生。微观组织中观察到亚晶

界 ,说明确实发生了回复蠕变。在这种机制下 ,应力

得到很大的松驰。 600℃应力松驰极限远低于

400℃,而应力松驰速率则远大于 400℃。

3　结论
(1)BT14应力松弛存在极限 ,松弛温度是决定应力

松弛极限的主要因素 ;温度越高 ,应力松弛极限越低。
(2)在一定的应力松弛温度下 ,应力松弛速率在

应力松弛开始阶段具有较高的值 ,并随松弛时间的延

长迅速降低 ;松弛温度升高 ,开始阶段的应力松弛速

率也提高。
(3) 200和 400℃应力松驰变形中发现位错滑移

带 ,说明在 200和 400℃时 ,其应力松弛的微观机理

均为位错滑移导致的微区塑性变形。BT14合金

600℃应力松驰变形中 ,发现亚晶界 ,其松弛机理为回

复蠕变。
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