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摘  要：利用光学显微镜（OM）、背散射电子衍射（EBSD）技术及透射电子显微镜（TEM）对高纯钛低-中应变动态

压缩变形的微观组织特征进行了研究。结果表明：随着应变量(ε)的增加，晶粒内部通过孪晶与孪晶，孪晶与位错以及

位错与位错之间的交互作用逐步细化原始晶粒；变形初期，形变孪生以{11 22}孪晶为主，当 ε 达到 0.2 后，{1012}孪晶

转变为主要形变孪生类型，孪生改变了原始晶粒的取向，进一步促进晶粒内部的位错滑移。高纯钛动态压缩变形经历

了由位错滑移到形变孪生，再到位错滑移主导的过程，但位错滑移和孪生始终共同作用协调动态压缩变形。  
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钛及钛合金由于比强度高、耐腐蚀和耐低温等优

良特性，在航空航天领域中获得广泛应用[1,2]。近年来，

在非航空航天领域钛金属也获得了较好应用 [3]，如生

物医学、能源和化工等领域。高纯钛（99.995%）在室

温下为密排六方结构金属，与传统立方结构金属相比，

具有更加复杂的塑性变形机制 [4]。钛的轴比（c/a= 

1.587）小于理想轴比 1.633，因此，<a>型位错的柱面

滑移为其最易开动的滑移系统，除此以外，具有<a>

型伯氏矢量的基面和锥面也是其可能的滑移系统，但

这些滑移模式仅仅提供 4 个独立的滑移系[5,13]。根据

Von Mises 准则，金属多晶体发生均匀塑性变形而不发

生断裂的条件是每个晶粒中必须有 5 个独立的滑移

系。所以，锥面<a+c>滑移系的开动或形变孪生的激

发来协调钛的塑性变形是十分必要的[6, 7]。由此可见，

钛的塑性变形是形变孪生和位错滑移相互竞争的过

程，这 2 种变形机制在塑性变形过程中的相互竞争对

其微结构演变和最终组织特征具有重要的影响。然而，

钛的变形机制易受各种因素的影响[7]，比如晶粒大小、

变形温度和应变速率等均会影响位错滑移和形变孪生

之间的竞争关系。报道指出 [8-11]，在超细晶或是纳米

尺度的六方结构金属同立方金属一样，形变孪生易受

到抑制，需要新的变形机制来协调沿 c 轴的应变。在

低温变形条件下，Chichili 
[12]等发现在低温下（~77 K）

同等应变水平钛样品的孪晶密度比常温下同等应变水

平形成的孪晶密度高，说明低温变形条件有利于激发

形变孪生。Xu
[13]等利用落锤冲击试验，阐述了高纯钛

在高应变速率下孪生对织构演变的影响规律，但对高

应变速率下钛中微观组织结构的观察和论述较少。本

工作通过对高纯钛在室温环境下进行动态压缩变形，

表征和分析其微观组织结构，揭示高纯钛在动态变形

条件下的变形机制，即位错滑移和形变孪生间的相互

竞争关系。 

1  实  验 

实验采用纯度为 99.995%的高纯钛板材，热轧退

火态。原始显微组织主要由细小等轴的晶粒组成，平

均晶粒尺寸~13 μm。原始板材具有较强的基面织构，

板材大部分晶粒的[0001]方向平行于轧面的 ND 方向，

且向 TD 方向倾斜±20°~30°。 

动态压缩试样为直径 8 mm，高度 9 mm 的圆柱形

试样。动态压缩变形应变速率范围为 4.1×10
2
~6.5×10

3 

s
-1。通过模具控制试样的应变水平，应变量(ε)分别设

定为 0.05、0.1、0.2 和 0.4。 

变形后的试样沿纵轴方向切割，经机械抛光、电

化学抛光和腐蚀（Kroll 试剂）后进行金相显微镜（OM）

观察。在 FEI Nova 400 场发射扫描电镜上进行电子背

散射衍射（EBSD）实验，加速电压为 20 kV。EBSD

样品的电化学抛光液为高氯酸和冰醋酸混合液，配比

为 1:15；采用 20 V 的直流电压，温度为 20 ℃，时间

为 90 s。透射电镜实验在 FEI Tecnai F30-G
2 场发射透
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射电子显微镜（TEM）上进行，工作电压为 300 kV。

透射电镜样品制备过程如下：将试样沿纵轴方向剖开，

半圆柱形变形样品从中心位置切割成厚度为 0.3 mm

的均匀薄片，薄片脱脂后，在不同型号的 SiC 砂纸上

机械研磨至约 60 μm 厚的薄片并制成直径为 3 mm 的

透射样品圆片。采用双喷电解抛光制得最终 TEM 样

品，电解液的配比为：5%高氯酸+95%冰醋酸，电压

为 35 V，电流为 800~100 mA。 

2  结果与讨论 

2.1  微观组织演变 

图 1 为高纯钛动态压缩后变形组织的 OM 照片。

由图 1a 可知，在变形初期（ε=0.05），晶粒并未发生

明显的压缩变形，晶粒形貌和初始晶粒大致相同，呈

细小等轴状,但部分晶粒中出现孪晶，表明在该应变阶

段，晶粒内开始发生形变孪生协调晶粒内部塑性变形，

且绝大部分孪晶较厚，成竹叶片状，少数晶粒内部形

成孪晶片层组织；同时，大部分晶粒内部没有孪晶形

核，说明这些晶粒内部主要由位错滑移协调变形。随

着变形量的增加（图 1b），发生形变孪生的晶粒个数

明显增加，孪晶形貌与低应变阶段（图 1a）并无明显

差别，均呈较大的竹叶片状，但晶粒发生比较明显的

变形。图 1c 为应变 ε=0.2 的组织形貌，其中大部分晶

粒发生碎化，有细小等轴晶粒出现，形成的原因可能

是变形过程中发生动态再结晶[14]。当应变 ε=0.4 时，

形变样品的微观组织特征发生较大改变 ,很难区分出

原始晶粒和孪晶，几乎所有的晶粒均发生不同程度地

细化，这一细化过程可归结为孪晶与孪晶、孪晶与位

错以及位错与位错之间复杂的交互作用的结果，如图

1d。由此可见，高纯钛动态压缩过程中，位错滑移和

形变孪生既协调了晶粒内部变形，又使原始晶粒变得

细化。 

2.2  孪晶类型 

图 2 为高纯钛动态压缩后不同应变量对应的晶界

和不同类型孪晶界形貌的 EBSD 图，其中，黑色细线

代表大角度晶界（HABs），红色、绿色、蓝色和黄色

细线分别表示{1012}、{1121}、{1122}和{1124}4 种

不同类型孪晶界（见网络版）。由图 2a~2c 可知，在动

态压缩过程中，共有 4 种形变孪生被激活，发生形变

孪生的晶粒个数随着应变量的增加而增加，且{1122}

和{1012}孪晶始终为其 2 种主要的孪生模式，而{1121}

和{1124}这 2 种孪晶出现的数量极少。因为样品在同

等动态载荷下进行压缩，形变初期，具有<a>型柏氏

矢量最易滑动的位错首先开始滑移，协调晶粒内部变

形，同时，动态载荷提供足够高的应力满足<c+a>锥

面位错滑移协调 c 轴应变；随着变形量的增加，晶粒

内部位错滑移加剧，位错在晶界处发生塞积，可能发

生应力集中[15,16]，当到达一定值后将激发形变孪生；

另一方面，受初始织构的影响，原始晶粒受到沿 c 轴

的压应力时，更倾向于形成压缩孪晶协调沿 c 轴的应

变[17]，如{1122}压缩孪晶。此外，在动态压缩过程中

有数量极少的{1121}和{1124}孪晶形核，其出现的原

因可能是动态压缩过程极为短暂（0.5~2 ms），且高的

应变速率抑制了部分位错运动，从而激发{1124}孪晶 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 1  高纯钛动态压缩后不同应变量的 OM 照片 

Fig.1  OM images of deformed high purity titanium during dynamic compression: (a) ε=0.05, (b) ε=0.1, (c) ε=0.2, and (d) ε=0.4 

a b 

c d 

20 μm 20 μm 

20 μm 20 μm 
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图 2  高纯钛动态压缩后不同应变量的晶界和孪晶界形貌的 EBSD 图 

Fig.2  EBSD morphologies of grain boundaries and twin boundaries of deformed high purity titanium during dynamic plastic 

deformation: (a) ε=0.05, (b) ε=0.1, (c) ε=0.2, and (d) ε=0.4 

 

协调晶粒内部变形；而 {11 2 1}孪晶的孪生剪切为

0.638
[6]，是金属钛中所有类型孪晶中切变最大的孪生

类型，形成难度本身很大，因此，极少存在。图 2d

为 ε=0.4 时的微观组织，各种类型的孪晶界被分割成

细小的片段，几乎观察不到一个完整的孪晶界面，这

是由于变形过程中位错和孪晶相互作用导致孪晶界面

产生畸变，难以通过传统 EBSD 表征出完整的孪晶界

面。最近，透射菊池衍射技术(SEM-TKD)被用于研究

超细晶(UFG)密排六方结构金属钛的塑性变形机理，

在变形后的组织中发现了高密度的{10 1 2}和{11 2 2}

纳米孪晶[18]，认为 UFG 中纳米孪晶的存在，对协调

塑性变形起重要作用。当应变量继续增加，ε≥0.6 时，

动态变形组织中将出现绝热剪切带协调应变[19,20]。 

为比较{1012}和{1122} 2 种形变孪生在变形过程

中的相互关系，研究了不同应变量下的 {10 1 2}和

{1122}孪晶定量关系。表 1 定量统计了不同应变量下

的{1012}和{1122}孪晶界面长度百分比。从表 1 可以

看出，随着应变量的增加，{1012}孪晶界先增加而后

降低，{1122}孪晶界则呈连续下降趋势。当 ε=0.05 和

ε=0.1 时，{1122}孪晶占绝大多数，这是由初始晶粒的

局部取向关系决定的，样品的初始织构为近似基面织

构，即绝大部分晶粒的[0001]方向平行于轧面的 ND

方向，且平行于动态加载方向，这种应力状态更倾向 

表 1  {101 2}和{11 2 2}孪晶界长度百分比 

Table 1  Boundary length fraction of {10 1 2} and {11 2 2} 

twins 

Strain, ε 
Fraction of boundaries length/% 

{10 1 2} {112 2} 

0.05 3.98 17.4 

0.1 4.82 8.63 

0.2 7.08 4.49 

0.4 3.32 2.14 

 

于{1122}孪晶的形成[18]。实验结果中也出现了数量可

观的{1012}孪晶，这可能因为晶界处局部应力集中诱

发{10 1 2}孪晶形核 [15,16]以及变形初期形成的{11 2 2}

孪晶改变了初始样品的织构[13]。样品初始织构为近似

基面织构，且部分晶粒的 [0001]方向沿 TD 倾斜

±20°~30°，当发生{11 2 2}孪生变形后，部分晶粒的

[0001]方向转变为近似垂直于动态加载方向，这种应

力状态有利于{1012}拉伸孪晶的激发。因此，当应变

ε≥0.2 时，{1012}孪生主导形变孪生。当 ε 达到 0.4

时，{10 1 2}和{11 2 2}孪晶界含量均下降，分别只有

3.32%和 2.14%。 

2.3  孪晶形貌的 TEM 观察 

图 3 为{1012}孪晶形貌的 TEM 照片及选区电子衍

射（SAED）花样，电子束入射方向均为[1120]。图 3a

a b 

c d 

20 μm 20 μm 

20 μm 20 μm 
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为 ε=0.05 时{1012}孪晶形貌，图中 SAED 对应图 3c

中的选区电子衍射斑点，图 3b 为其放大像。由图 3a

可以看出，{1012}孪晶界并不是 2 条平行的直线，孪

晶界偏离(1012)孪生面，与 Co 在动态压缩后的{1012}

孪晶形貌特征基本一致[21]。在 TEM 中{1012}孪晶呈

梭形，孪晶的右端链接晶界，左端进入基体；右端孪

晶界的宽度明显大于左端，根据孪晶生长特性可以推

测此{1012}孪晶的形核位置在晶界处。由此可以说明

在变形初期，晶粒内部通过位错滑移协调变 形，位错

运动至晶界处形成位错塞积并可能引起应力集中
[15,16]，诱发{1012}孪晶形核，因为{1012}孪生需要的

临界剪切应力(CRSS≈180 MPa) 较小[21,22]；同时{1012}

孪晶含量在 ε=0.2 出现大幅增加（表 1），说明有新

{1012}孪晶形核。由图 3b 可知，基体和{1012}孪晶

内部均存在位错，且孪晶内部的位错密度高于基体，

这是由于{1012}孪晶改变原始晶粒内部的取向，进一

步促进了位错滑移。 

图 3d 为 ε=0.4 时{1012}孪晶形貌，图 3e 为孪晶

尖端处的放大照片，图 3f 为对应的选区电子衍射花

样。从图 3d 和 3e 可以看出，在 ε=0.4 时，在基体和

孪晶内部位错运动加剧，位错密度增大，且位错增殖、

累积、缠结及重新排列形成位错胞和小角度晶界

(LABs)；图 3e 中，孪晶界出现明显宽化，这是由于高

位错密度在孪晶界叠加，位错在孪晶界处产生塞积的结

果。纯钛中位错与{1012}孪晶界交互作用的相关研究

指出，位错易在孪晶界上分解成不同的弗兰克（Frank）

不全位错而不是直接穿过孪晶界[23]，因此孪晶界对位

错滑移起阻碍作用。位错在{1012}孪晶界处塞积，不

仅增加了孪晶界面缺陷，而且大量位错与{1012}孪晶

界发生反应，使得分解形成的弗兰克不全位错在孪晶界

处塞积增加，导致{1012}孪晶界周围形成高密度位错。

这种位错-孪晶交互作用的加剧使{1012}孪晶的部分孪

晶界失去特定取向关系[18]，从而使{1012}孪晶界含量

在 ε=0.4 时出现下降，与表 1 统计结果符合。 

图 4 为动态变形过程中{1122}孪晶形貌的 TEM

照片及 SAED 花样，电子束入射方向均为[1010]。其

中，图 4a 为 ε=0.05 时典型{1122}孪晶形貌图，图 4b

为{1122}孪晶界放大像，图 4c 为对应的 SAED 花样。

从图中可以看出，低应变量(ε=0.05)时，{1122}孪晶较

宽(约 2 μm)，孪晶界面较平直，由于初始织构的[0001]

方向平行于动态加载方向，有利于{1122}通过切变发

生孪生变形。值得注意的是，图 4b 中孪晶内部的位错

密度高于基体，说明{1122}孪晶的产生也可以促进位

错滑移。 

图 4d 为 ε=0.4 时{1122}孪晶 TEM 形貌，图 4e 为

{1122}孪晶尖端处的放大像，图 4f 为其 SAED 花样。

由图 4d 可知，{1122}孪晶宽度约为 200 nm，与 SEM- 

TKD 下观察到的{1122}纳米孪晶现象基本一致[18]，由

此可进一步证实超细晶中纳米孪晶对协调塑性变形的

重要作用。同时{1122}孪晶内部和基体中也观察到大 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 3  {10 1 2}孪晶形貌的 TEM 照片及 SAED 花样 

Fig.3  TEM images and SAED patterns of {10 1 2} twins: (a) ε=0.05; (b) a higher magnification of {10 1 2} twin tip in Fig.4a; 

(c) SAED pattern with [11 2 0] zone axis of the white circle in Fig.4a; (d) ε=0.4; (e) a higher magnification of {10 1 2} 

twin tip in Fig.4d; (f) selected-area electron patterns with [11 2 0] zone axis of the white circle in Fig.4d 

SAED 
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(0002)T 

(0002)M 

(0002)M 
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0.5 μm 200 nm 

0.5 μm 100 nm 
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图 4  {11 2 2}孪晶形貌的 TEM 照片及 SEAD 花样 

Fig.4  TEM images and SAED patterns of {11 2 2} twins: (a) ε=0.05; (b) a higher magnification of {11 2 2} twin boundary in Fig.4a; 

(c) selected-area electron diffraction pattern with [10 1 0] zone axis of the white circle in Fig.4a; (d) ε=0.4; (e) a higher magnifi- 

cation of {11 22} twin tip in Fig.4d; (f) selected-area electron diffraction patterns with [101 0] zone axis of the white circle in Fig.4d 

 

量位错滑移，位错在孪晶界处产生塞积，如图 4e 所示。

结合表 1 中{1122}孪晶界含量随着应变的增加而逐步

降低的特征，说明位错-孪晶的相互作用使{1122}孪晶

的特定取向关系发生破坏。 

3  结  论 

1) 高纯钛动态压缩变形过程中，通过孪晶与孪

晶、孪晶与位错以及位错与位错的相互作用，细化了

晶粒。 

2) {1122}和{1012}为 2 种主要形变孪生类型，形

变初期，形变孪生以{1122}孪晶为主，当应变量达到

0.2 后，{1012}孪晶转变为主要形变孪生类型。{1122}

孪晶改变原始晶粒内部取向，促进{10 1 2}孪晶的形

成；另一方面，晶界处位错塞积可能形成应力集中，

促进{1012}孪晶形核。 

3) 孪生通过改变原始晶粒取向，进一步促进了晶

粒内部的位错滑移；同时，位错在孪晶界上产生塞积，

增加孪晶界面缺陷，使孪晶的特定取向关系发生破坏。 

4) 高纯钛动态塑性变形经历了由位错滑移到孪

生，再到位错滑移主导的过程，但位错滑移和孪生始

终共同作用协调动态塑性变形。 
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Microstructural Characteristics of High-purity 
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Abstract: Microstructural characteristics of high-purity titanium during dynamic compression at low-medium strain were studied by 

optical microscopy (OM), electrical back-scattered diffraction (EBSD) techniques and transmission electron microscopy (TEM). The 

results show that the original grains are gradually refined by twin-twin, twin-dislocation and dislocation-dislocation interactions. The 

predominant twinning system is {11 2 2} twinning at the beginning of deformation, {10 1 2} twinning becomes the main twinning mode 

when strain reaches 0.2. The orientations of each twinned grain are altered by twinning which further facilitates dislocation glide in 

interior grains. Dislocation slip and twinning always work together to coordinate macroscopic plastic deformation, although the 

deformation process of high-purity titanium during dynamic compression experiences dislocation slip to deformation twinning to 

dislocation slip again.   

Key words: high-purity titanium; dynamic compression; microstructure 
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