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富氧近α钛合金复合片层组织的微织构
生成机制和力学行为
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摘要：为了解决粉末冶金钛合金富氧时强塑性失衡的难题，采用烧结-热挤压工艺制备出氧含量0.36%（质量分数）的两类

α/βt复合片层组织近 α钛合金（880-PE1和 880-PE2）。采用SEM和TEM分析晶体尺寸和形貌特征，通过XRD宏观织构

和EBSD微观织构分析晶体取向信息，结合室温拉伸测试和位错明场像，研究组织与力学性能的关联及变形机制。结果

表明：880-PE1无显著微织构，塑性变形时晶界 α处诱发裂纹，断后伸长率仅 8.9%；880-PE2形成〈0001〉α平行于挤压方向

的微织构。该特殊织构可有效激活锥面〈c+a〉位错并以波滑移方式运动，引发加工硬化率异常提升，同时促进片层扭曲

与晶界协调变形，抑制晶界裂纹萌生。880-PE2抗拉强度达1070 MPa，断后伸长率提升至22.0%，实现强塑性协同改善。
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composite lamellar microstructure in oxygen-enriched 
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Abstract：To address the strength-ductility trade-off dilemma of high-oxygen powder metallurgy （PM） 
titanium alloys， two types of near-α titanium alloys （880-PE1 and 880-PE2） with α/βt composite lamellar 
microstructure and oxygen mass fraction of 0.36% are fabricated via the combination of sintering and hot 
extrusion process. The crystal size and morphological characteristics are analyzed by scanning electron 
microscopy （SEM） and transmission electron microscopy （TEM）. The crystallographic orientation 
features are examined through X-ray diffraction （XRD） macro-texture and electron backscatter diffraction 
（EBSD） micro-texture analysis. The relationships between microstructure and mechanical properties and 
deformation mechanisms are studied by combining room-temperature tensile tests and dislocation bright-
field imaging observations. The results show that the 880-PE1 specimen exhibits no obvious micro-texture. 
Cracks initiate at grain boundaries of α phases during plastic deformation， resulting in a low elongation to 
fracture of only 8.9%. The 880-PE2 specimen develops a micro-texture with the 〈0001〉 direction of α 
grains aligned parallel to the extrusion direction. This unique micro-texture can effectively activate 
pyramidal 〈c+a〉 dislocations， which move via wavy slip and give rise to an extraordinary increase in work-
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hardening rate. Additionally， lamellar distortion and grain-boundary deformation compatibility are 
effectively promoted， and the initiation of intergranular cracks is suppressed simultaneously. Ultimate 
tensile strength of the 880-PE2 specimen reaches 1070 MPa，and the elongation to fracture increases to 
22.0%， achieving synergistic improvement of strength–ductility.
Key words：oxygen-enriched near-α titanium alloy；micro-texture；α/βt composite lamellar microstructure；
mechanical property；work-hardening rate

钛合金具有低密度、高比强度与刚度、优异的耐

腐蚀性能和抗蠕变性能等优点，被广泛应用于航空

航天、生物医用和化工等领域［1］。近 α型钛合金的 Al
当量小于 9%（质量分数，下同），Mo 当量为 0.5%~
2.5%，该类合金虽室温强度中等，但兼具优异的综

合力学性能和良好的热塑性成形能力。目前，为提

升钛合金制备过程中的能源与材料利用率，粉末冶

金、超塑成形/扩散连接和激光增材制造等工艺已被

广泛用于军工及民用领域的关键构件成形。激光成

形虽可制备结构复杂且性能达标的零部件，但存在设

备购置成本高、球形预合金粉末价格昂贵等不足。从

材料生命周期角度来看，元素混合粉末冶金技术具有

节能高效、工艺流程简洁、原料适配性强等显著优

势［2］。然而，该工艺需在 1200~1350 ℃保温 1~3 h 才

能实现充分合金化，易形成粗大的片层组织［3］。合金

中的高氧含量与粗大片层组织均易在原始 β 晶界处

萌生裂纹并快速扩展，降低塑性。因此，改善元素混

合粉末冶金法制备钛合金的室温塑性，已成为当前

钛合金材料领域的一个研究热点与重点攻关方向。

在金属材料中，引入组织异构化设计理念，借助

异构组织的微观异步变形效应，诱发更多几何必须位

错，有助于协调材料变形，解决强度与塑性之间的矛

盾［4-5］。对于近 α钛合金，将普通片层组织在 α+β两相

区进行退火处理，原始 β相基底会吞噬部分 α片层，并

发生区域宽化；快速冷却过程中，宽化的 β区域变得不

稳定，内部会析出纳米尺度的针状次生 α相，高温的 β
相则演变成 β 转变组织（β-transformed structure，简称

βt）。交错或平行分布的 α片层与片层间隙处的 βt区域

共同构成 α/βt复合片层组织［6-7］。与普通 α/β片层界面

对位错滑移的筛选效应不同，钛合金 α/βt复合片层组

织的位错运动容易在 α/βt界面处受阻，缩短位错有效

滑移距离，使得复合片层组织的屈服强度高于普通

α/β 片层组织［8］。Zhang等［9］通过控制冷却速率，利用

快扩散元素 Cr 和慢扩散元素 Al 的再分配，调控

Ti-2.8Cr-4.5Zr-5.2Al的马氏体相尺寸，空冷条件下得

到的样品抗拉强度为 1030 MPa，断后伸长率高达

22.8%；水冷条件下样品的抗拉强度高达 1400 MPa，
断后伸长率为12.6%。

此外，片层取向调控滑移行为决定钛合金和钛铝

金属间化合物的各向异性规律［10］。其中，晶体取向及

对应织构在改善塑性方面发挥关键作用［11］。在密排

六方结构（HCP）镁合金中，当大多数晶粒的 c 轴平行

于压缩方向时，锥面滑移（尤其是〈c+a〉滑移）被激活，

显著改善材料的低温塑性变形能力［12］。Mimoto等［13］

发现，细小等轴组织的 Ti-0.97O-0.11H 合金存在

（0001）〈10-10〉织构时，断后伸长率可达23.9%。因此，

晶体取向调控也是突破粉末冶金近 α钛合金强塑性倒

置矛盾的关键途径。在 β 相变点以上热变形的钛合

金，冷却过程发生 β→α 相变，α 首先在 β 晶界处形核，

形成晶界 α相（grain boundary， αGB），随后，α片层在 αGB

处形核，向晶内生长形成侧生 α 片（Widmanstätten 
grain boundary，αWGB）区域［14］。αWGB区域中的 α 片层通

常与一侧的原始 β晶粒保持（0001）α∥｛110｝β的位向关

系，择优生长［15］，最终形成平行排列的 α/β片层晶团。

由于｛110｝β 与（0001）α 的晶面间距极为接近，大部分

αGB在析出过程中也与一侧的原始 β晶粒保持 Burgers
位向关系，与另一侧保持或不保持该位向关系，但遵

循最小形核功原则形核［16］。Bhattacharyya 等［17-18］和

Van Bohemen 等［19］发现，在 β→α 相变过程中，当相邻

原始 β 晶粒存在共同的｛110｝β取向时，该晶界两侧析

出的 αWGB的（0001）α均沿这一共同的｛110｝β方向析出，

发生变体选择和择优生长，导致 αGB及晶界两边的 αWGB

具有相同的（0001）α晶面取向；当相邻原始 β晶粒不存

在共同的｛110｝β取向时，该晶界处析出的 αWGB变体数

量较多，取向随机且呈现多样化［20］。

本工作以 Ti-3Al-2Zr-2Mo-0.36O 近 α 钛合金为

研究对象，分别采用快速感应烧结与热挤压一体化成

型技术和真空烧结后再经过 β单相区热挤压制备片层

组织钛合金，经过两相区退火处理，使 β基底内析出密

集分布的纳米尺度次生 α相，形成 α/βt复合片层组织。

采用 SEM 和 TEM 分析晶体尺寸和形貌特征，通过

XRD宏观织构和EBSD微观织构分析晶体取向信息，

结合室温拉伸测试和位错明场像研究组织特征，尤其

是晶体取向与力学性能的关联及变形机制，以期为各

类钛合金的组织调控、低成本高性能化制备提供理论

依据。
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1　实验材料与方法

1.1　实验材料

本工作使用的原材料为平均粒径为 3 mm 的

AlMo60颗粒（辽宁忠世高新科技有限公司提供）；0级

海绵钛颗粒（辽宁朝阳金达钛业股份有限公司提供）；

气雾化 Al粉（北京兴荣源科技有限公司提供），过 200
目筛，中位粒径 D50=25 μm；Mo 粉（北京兴荣源科技

有限公司提供），最大尺寸小于 5 μm；ZrH2粉（北京兴

荣源科技有限公司提供），过 200目筛，D50=26 μm，氢

含量为 3.8%。在 9×104 Pa 的氢气压力下，将 0 级海

绵钛在 600 ℃保温 4 h，完成氢化处理，氢化海绵钛的

氢含量为4.0%。

TiH2粉末采用机械球磨氢化海绵钛颗粒的方法

制备。选用直径分别为 8 mm 和 16 mm 的不锈钢球，

按质量比 1∶1 混合，以 5∶2 的球料比配料。球磨罐在

氩气气氛手套箱内装料和密封。在行星式球磨机

（QM-3SP4）上以 300 r/min的转速球磨 5 min后，将球

磨罐转移到手套箱里，进行粉末的筛分和钝化处理。

AlMo60 合金粉末采用机械球磨 AlMo60 中间合金颗

粒的方法制备。添加少量氢化海绵钛作为控制剂，以

防粘罐。所用球料比和球磨 TiH2 保持一致。以

400 r/min 的转速球磨 2 h 后，进行粉末筛分和钝化。

将 TiH2 粉末、AlMo60 合金粉、纯 Al 粉、ZrH2 粉按照

Ti-3Al-2Zr-2Mo合金名义成分混合均匀后，称取400 g

装入 H13 钢模具中，进行粉末压制，压制条件为

960 MPa 下保压 5 min。脱模后的粉末压坯直径为

55 mm，高度为56 mm。

1.2　实验方法

将粉末压坯放入感应线圈中，封闭气氛保护箱舱

门。抽真空后，充入高纯氩气，保证气氛保护箱内部

的氧含量低于 0.02%。然后，以 80 ℃/min 的加热速

率，将压坯快速感应加热至 1300 ℃，保温 5 min，再快

速转移至气氛保护箱的挤压筒内，完成挤压。热挤压

时，模具预热到 400 ℃，挤压比为 10∶1。得到的合金

挤压棒材，经过 700 ℃/6 h/FC 真空脱氢退火处理，氢

含量降低至 0.014%，组织演变过程参考文献［21］。

然后在 880 ℃保温 1 h 后空冷，得到的样品命名为

880-PE1。粉末压坯在真空炉内进行烧结，初始气压

为 5×10-3 Pa，以 10 ℃/min 的 加 热 速 率 加 热 到

700 ℃，保温 1 h 完成脱氢退火处理，然后加热到

1300 ℃保温 2 h。接着，将烧结后的钛合金圆柱体放

入感应线圈中，在氩气气氛保护下，快速感应加热到

1100 ℃保温 3 min，随后立即转移到挤压筒内完成

挤压，挤压比为 10∶1，模具预热温度为 400 ℃。挤

压后得到片层组织，氢含量为 0.018%。将片层组

织在 880 ℃保温 1 h后空冷，使得 β基体内析出纳米尺

度交错分布的次生 α相，获得的挤压棒材命名为 880-
PE2。图 1为 880-PE1和 880-PE2 的加工和热处理示

意图。

金相试样磨制抛光后，采用 Kroll试剂（体积分数

配比：2%氢氟酸+8%硝酸+90%蒸馏水）进行腐蚀，

腐蚀时间控制在 25 s 左右。采用光学显微镜（ZEISS 
Axio Lab.A1）、扫描电子显微镜（场发射 JSM-7001F，
钨灯丝 JSM-6510A和场发射Quanta 250FEG）、TEM
电镜（JEM-2100F）对材料的显微组织进行表征。使

用 Image Pro Plus 软件对 SEM 拍摄的显微组织照片

的相含量和组织构成进行统计。制备透射样品时，首

先将线切割的薄片机械磨至60 μm，再冲成3 mm的小圆

片，以体积分数为6%高氯酸+34%正丁醇+60%甲醇

为抛光液进行双喷减薄，双喷减薄的参数为：-25 ℃，

电压25 V，电流40 mA左右。

采用氧/氮/氢分析仪（G8 GALILEO）测试样品

中的氧含量（均为 0.36%）。样品的宏观织构分析在X

图1　880-PE1（a）和880-PE2（b）加工和热处理示意图

Fig.1　Schematic diagrams of processing and heat treatments for 880-PE1（a） and 880-PE2（b）
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射线衍射仪（XRD， SmartLab 3， Rigaku）上完成，Cu
靶，波长为 0.154056 nm，工作电压为 40 kV，扫描速率

为 6 （°）/min，扫描角度为 20° ~90°，晶面常数选择

（0002）。样品的微观晶体取向信息采用电子背散射

技术（EBSD）进行表征，EBSD 的制样步骤为：依次

使用 80 目、400 目、1000 目和 2000 目砂纸打磨，然后

用电解抛光的方法抛光大约 60~75 s，去掉表面硬化

层和残余应力。电解液成分与制备透射样品的电解

液 一 致 。 在 配 备 Symmetry EBSD 采 集 系 统 的

ZEISS Cross Beam 550 扫描电镜上完成 EBSD 测试。

EBSD 数据用 Channel 5 软件和 Aztec5.1 软件进行后

处理。

室温拉伸测试在 AG/X Plus 100 kN 试验机上进

行。从挤压棒中间位置切取工字型的板状拉伸试样，

标距段尺寸为：长 14 mm，宽 3 mm，厚度 2 mm。拉伸

前样品的平行段均采用 2000 目砂纸精磨和机械抛光

处理。初始应变速率控制在 5.0 × 10-4 s-1，每个条件

下测试2~3个试样，以保证数据准确性。

2　结果与分析

2.1　微观组织

880‑PE1 和 880‑PE2 的金相显微镜（OM）及扫描

电子显微镜（SEM）图，如图 2 所示。可以看出，

880‑PE1 和 880-PE2 的显微组织形貌相似，都呈现片

层组织特征。组织由平直且长条状的晶界 α片、晶界

旁的平行团簇状 αWGB 以及晶粒内部的 α 条（Widma‑
nstätten intragranular，αWI）组成。由图2（b）的高倍图可

知，片层组织呈现 α/βt复合片层特征，由 α片层与纳米

级次生 α针强化的 βt区域构成。

表 1为 880‑PE1和 880‑PE2 的相含量和尺寸。可

知，880-PE1 样品的晶界 α 片平均宽度为 2.31 μm，原

始 β 晶粒尺寸不均匀，平均值约为 125 μm。880‑PE2
试样同样为 α/βt复合片层组织，也包含 αWGB、αWI区域

及晶界 α 片，晶界 α 片平均宽度为 2.08 μm。由于

880‑PE2 的热挤压温度比 880‑PE1 低 200 ℃，其原始

β 晶粒尺寸相对均匀，平均值约为 78 μm。因两种试

样采用相同的退火制度（880 ℃/1 h/AC），880‑PE1
的 α 片层体积分数和宽度与 880‑PE2 试样的相近，其

中，α 片层宽度约为 0.90 μm，βt 区域体积分数约为

图2　880‑PE1（1）和880‑PE2（2）微观组织 （a）OM图；（b）SEM图

Fig.2　Microstructures of 880‑PE1（1） and 880‑PE2（2） （a）OM images；（b）SEM images

表1　880‑PE1和880‑PE2的相含量和尺寸

Table 1　Phase content and grain size of 880‑PE1 and 880‑PE2
Sample
880-PE1
880-PE2

Volume fraction of α/%
78.8
77.2

Volume fraction of βt/%
21.2
22.8

Grain size/μm
125
78

Mean width of α laths/μm
0.90
0.90

Mean width of αGB/μm
2.31
2.08
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22.0%。由于晶界附近的元素扩散比晶内快［22］，导

致晶界处的 α 片层宽度相对更大。综上，除因烧结

方式和热挤压温度不同导致原始 β 晶粒尺寸存在差

异外，880‑PE1 和 880‑PE2 试样均为 α/βt 复合片层

组织。

采用透射电镜对转变组织 βt进行更详细的分析，

图 3 为 880-PE1 的高角环形暗场（high-angle annular 
dark-field， HAADF）像和相应元素分布。可以看出，

空冷条件下，βt基底内部析出密集分布的细小针状 α
相，这些针状 α 相的长度为 200~500 nm，宽度为 20~
50 nm。α 片层和 βt区域之间存在明显的元素配分，βt

转变组织区域的元素含量继承了高温母相 β的成分特

点，其中 Mo元素含量显著升高，Ti、Al元素含量明显

降低，而中性元素 Zr在不同相之间的分布相对均匀。

这一现象表明，次生 α相的生长过程与元素扩散密切

相关，属于扩散控制的相变过程。

2.2　拉伸性能

图 4为 880‑PE1和 880‑PE2的拉伸性能。图 4（a）
为室温拉伸工程应力-应变曲线，可知，880-PE1 的屈

服强度为（984±11） MPa，抗拉强度为（1076±7） MPa，
断后伸长率为（8.9±0.37）%；880-PE2 的屈服强度为

（975±9） MPa，抗拉强度为（1070±7） MPa，断后伸

长率为（22.0±1.5）%。而常规细晶等轴组织的抗拉

强度为 675 MPa，断后伸长率为 15%［15］，与其对比发

现，880-PE2的抗拉强度提高了 395 MPa，断后伸长率

提高了46.7%，实现了强度与塑性的协同提升。

图 4（b）为真应力-真应变曲线和加工硬化率曲

线，可以看出，屈服后应力-应变曲线上出现一个较长

的平台，与此对应的是加工硬化率曲线异常上升的阶

段。加工硬化率的异常增加，使得均匀塑性变形阶段

明显延长。尽管两种样品都出现加工硬化率异常增

加的现象，但 880-PE2 的均匀塑性变形阶段明显比

880-PE1 更长，微观塑性失稳点从真应变的 8% 增加

到17%。与880-PE1样品出现裂纹后立即断裂的特征

不同，880-PE2样品的均匀塑性变形阶段和颈缩阶段

得到同步提升。加工硬化率异常增加现象在高氧含

量 β型 Ti-29Nb-13Ta-4.6Zr钛合金中已有报道［23］，分

析认为 0.70%的高氧含量促使 β型钛合金的塑性变形

机制从马氏体相变转变为位错滑移，同时固溶氧与位

错的相互作用促进了多滑移系启动，进而导致加工硬

化率明显升高。在氧含量为0.65%、具有（0001）〈10-10〉
织构的纯钛中，高氧含量与织构的共同作用诱发锥面

〈a〉滑移和柱面〈a〉滑移的双滑移，使位错之间更容易

缠结，从而提升加工硬化率［24］。冷轧纯钛板表现为常

见的（0001）〈10-10〉织构，当垂直于轧制方向拉伸时，

即多数晶粒的 c 轴平行于加载方向时，硬取向晶粒中

的〈c+a〉位错被大量激活，拉伸曲线上出现明显的加

工硬化平台，使得屈服强度显著增加［25］。本工作在氧

图3　880-PE1的HAADF像及相应元素分布

Fig.3　HAADF micrographs and corresponding elemental mappings of 880-PE1
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含量为 0.36%的近 α钛合金中同样发现加工硬化率异

常上升的现象，且试样的均匀塑性变形和颈缩阶段同

步提升，其具体作用机制有待从塑性变形行为方面进

行深入的探究。

2.3　拉伸断口附近晶体取向

采用EBSD分析 880-PE1样品裂纹附近的晶体取

向，如图 5所示。当晶粒的 c轴平行于拉伸方向时，由

于〈a〉型位错的伯氏矢量与拉伸方向垂直，Schmid 因

子（SF）趋近于 0，所以，理论上柱面〈a〉、基面〈a〉和锥

面〈a〉滑移都难以启动，只有临界剪切应力较高的

〈c+a〉型滑移系的 SF 较高，接近于 0.5。通常将此类

〈a〉型位错 SF因子趋近于 0，而〈c+a〉型位错的 SF因

子趋近于 0.5的取向，定义为硬取向［15］。EBSD分析结

果表明，二次裂纹的萌生并非仅发生于硬取向的晶界

α处，软取向的晶界 α处同样有裂纹出现。当 αGB一侧

和交错分布的 αWI相邻，而另一侧和硬取向 αWGB相邻

时，裂纹易在 αGB和 αWI的界面处产生，如图 5（a），（c）所

示。从图 5（e）的 SF 分布图判断，该区域硬取向 αWGB

的〈a〉位错 SF 都低于 0.3，而〈c+a〉位错的 SF 都趋近

于 0.5；当 αGB两侧是两个不同的软取向 αWGB区域时，即

〈c+a〉位错的 SF 都低于 0.3，一侧是基面〈a〉的 SF 大

于0.3，另一侧是柱面〈a〉的SF大于0.3时，裂纹仍然容

易在 αGB处产生，如图 5（b），（d）所示。此外，880-PE1
复合片层组织样品在拉伸断口附近并未发生片层扭

曲现象，裂纹主要在 αGB和 αWGB区域的界面处产生，并

沿着 αGB方向扩展。

对880-PE1 拉伸样品断口附近进行 EBSD 分析，

其局部晶体取向差（KAM）和反极图（IPF），如图 6
所示。可知，三叉晶界区域的 KAM 值最大，表明此

处的变形协调能力差，易产生应力集中。当 αGB两侧

是相同取向的 αWGB区域时，αGB处没有裂纹产生。当

αGB 两侧的 αWGB 取向一致时，对应着 KAM 图中应力

集中最小的蓝色区域，尤其是当两侧取向都是红色

的硬取向区域时，该区域的应力集中最小。表明在

热挤压粉末冶金钛合金的复合片层组织中，当连续

分布的晶界 α 两侧的形貌结构和片层取向存在差异

时，很容易诱发裂纹并迅速扩展，降低样品的整体伸

长率。

2.4　微织构及其生成机制

为澄清两种复合片层组织样品断后伸长率差异

很大的本质原因，本工作采用XRD对晶向的宏观织构

进行分析，如图 7 所示。可以看出，880-PE1 样品

（0002）晶面的极密度点分布于挤压方向（extrusion di‑
rection， ED）周围的多个周向位置，晶粒取向相对分

散，未出现单一极强的取向集中现象。而 880-PE2样

品（0002）晶面的极密度点集中在 ED 方向，最大极密

度高达 11.49，说明绝大多数晶粒的（0002）基面法线平

行于 ED 方向。上述织构差异主要和挤压工艺有关，

880-PE1样品中 αGB以及后续的 αWGB形核和生长过程，

受 Mo元素扩散和真空脱氢退火时富氢 α相分解的影

响，造成样品微区的晶粒取向并不唯一。另外，αWGB在

原始界面处形核，向 β晶粒内部生长，其取向随原始 β
晶粒取向的变化而改变。相对于 αWGB区域，αWI区域内

的α片层呈交错分布，取向更加多样化。以上多重原因

使得880-PE1样品在毫米级尺度，不存在明显织构。

图 8为微织构的生成机理示意图。880-PE2样品

在真空烧结之后热挤压变形，热变形完全在单一 β相

区完成，β相中｛110｝〈1-11〉滑移系最容易启动，导致高

温下的挤压变形织构为〈110〉β晶向平行于挤压方向。

在随后的冷却过程中，β→α 固态相变遵循（0001）α∥
｛110｝β 位向关系，α 相的形核与长大具有变体选择

性［18］，最终形成〈0001〉α平行于挤压方向的微织构区

域。α相微织构直接受原始 β晶粒取向和变体选择的

影响。Zhao 等［20］研究了锻态 Ti60 合金，分析认为原

图4　880‑PE1和880‑PE2的拉伸性能

（a）工程应力-应变曲线；（b）真应力-真应变曲线与加工硬化率曲线

Fig.4　Tensile properties of 880‑PE1 and 880‑PE2
（a）engineering stress-strain curves；（b）true stress-strain curves and work-hardening rate curves
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始 β 晶粒的｛110｝β 织构越强，相邻 β 晶粒具有相同

（110）晶面的概率越高，β→α相变过程中 α相变体选择

越明显。Obasi等［26］研究了挤压态Ti-6Al-4V合金，发

现当挤压温度为 950 ℃时，β相体积分数达到 70%，相

邻 β 晶粒拥有共同〈110〉取向的概率明显高于挤压温

度为 800 ℃的样品。在密排六方结构中，具有共同

（0001）晶面的 α相拥有一致的 c轴，当 c轴平行于挤压

方向时，可以称之为 c 织构［27］。其他 HCP 结构中的 c
织构，仅在稀土镁合金中有过报道［28］，认为该织构的

形成需要重合金化，且通常由锥面〈c+a〉滑移诱发，这

与本工作中钛合金〈0001〉微织构的生成机制明显不

同。Mimoto 等［13］将 TiO2 和 TiH2 混合粉末压坯经

1300 ℃/1.5 h 真空烧结和 1000 ℃ 热挤压，制备出

0.97% 氧含量的纯钛棒材，其细晶等轴组织呈现出

HCP 金属常见的（0001）〈10-10〉织构。Liang 等［29］将

Ti-6Al-4V 合金粉末压坯在 1250 ℃烧结和同步热挤

压，制备出 0.44% 氧含量的钛合金棒材，表现为片层

组织，且含有〈0001〉晶向平行于挤压方向的微织构。

织构类型主要受变形温度的调控，挤压温度直接

影响具有特定取向特征的原始 β晶粒含量，继而决定

后续析出 α相的织构特征。α取向的差异取决于 β→α
相变发生在热变形前还是热变形后，即变形温度高于

或低于相变点 Tβ。近 α 钛合金在 α+β 两相区进行热

变形时，热变形过程中的主相是 α相，按照界面最小能

量原则，易得到等轴组织。并且热变形过程中等轴晶

粒发生转动，以最小能量消耗完成变形，所以等轴组

织的变形主要以临界剪切应力最小的｛10-10｝〈1-210〉
滑移为主导。最终，在柱面滑移的作用下，等轴组织

易出现（0001）〈10-10〉织构。

本工作的〈0001〉微织构受热变形后 β→α 相变过

程择优生长的调控，理论上，微织构的分布集中在原

始 β晶界附近，在微米尺度上呈现弥散分布的特征，这

与传统的变形织构存在显著差异。为进一步明确不

同晶粒内部 α相的取向特征，并重构母相 β晶粒，采用

图5　880-PE1裂纹附近EBSD分析结果

（a），（b）SEM图；（c），（d）IPF-X图及裂纹附近 α-Ti晶体取向；（e），（f）Schmid因子分布

Fig.5　EBSD analysis results of area around cracks in 880-PE1
（a），（b）SEM images；（c），（d）IPF-X maps and crystal orientation of α-Ti laths near cracks；（e），（f）SF distribution
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EBSD技术对 880-PE2试样进行深入分析，结果如图 9
所示。根据Burgers位向关系，在反极图（IPF-X）中用

黑色实线勾勒出原始 β晶界。分析可知，原始 β内部由

取向多样的片层晶团组成，原始 β 晶粒大小不超过

100 μm，可有效避免在粗大原始 β晶界引发裂纹而导

致提前断裂。结合图 9（a）的 IPF 图和 9（c）的｛0001｝α

极图判断，880-PE2样品存在〈0001〉微织构，且微织构

区域跨越原始 β晶界分布。图 9（b），（d）为母相 β晶粒

的取向分布图，可知原始 β 晶粒的〈110〉β晶向平行于

挤压方向，进一步验证了微织构源于热变形在 β相变

点以上100 ℃进行，是原始 β晶粒取向和相变过程择优

取向共同作用的结果。

2.5　微观塑性变形行为

采用 TEM 观察样品在不同应变量时的位错形

态，如图 10所示。根据消光条件，衍射矢量g=（0002）
时，〈a〉位错的伯氏矢量 b是〈11-20〉，会因为 g·b=0而

消光。所以，在 g=（0002）双光束条件下观察到的位

错属于〈c+a〉型。由图 10（a），（b）可知，两种样品的 α
片层内部均激活大量的〈c+a〉位错，并且以波滑移的

形式存在，其中 880-PE2的位错密度更高。从屈服阶

段到断裂，具有〈0001〉微织构的 α/βt复合片层组织样

品 α 片层内部〈c+a〉位错都以波滑移的形式运动，这

是加工硬化率异常增加的根本原因［15］。从图 10（c）可

以看出，α/βt界面两侧的位错密度明显不同，证实 α/βt

图6　880-PE1断口附近EBSD结果

（a），（b）KAM图；（c），（d）IPF-X图及裂纹附近的晶体取向

Fig.6　EBSD results of area around cracks of 880-PE1
（a），（b）KAM maps；（c），（d）IPF-X maps and crystal orientations around cracks

图7　880-PE1和880-PE2沿（0002）晶面的宏观织构图

Fig.7　Profiles of macroscopic texture along （0002） of 880-PE1 and 880-PE2
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图10　拉伸样品不同应变时TEM位错明场像

（a）880-PE1，应变8.5%；（b），（c）880-PE2，应变19.5%
Fig.10　TEM BF dislocations micrographs of tensile samples at different strains

（a）880-PE1 at 8.5% strain；（b），（c）880-PE2 at 19.5% strain

图8　微织构生成机理示意图

Fig.8　Schematic diagram of mechanism of micro-texture generation

图9　880-PE2的 IPF-X图和极图

（a）α相 IPF-X图；（b）根据Burgers位向关系重构的母相 β晶粒 IPF-X图；（c），（d）极图

Fig.9　IPF-X maps and pole figures of 880-PE2
（a）IPF-X map of α phase；（b）IPF-X map of parent β grains reconstructed according to

 Burgers orientation relationship；（c），（d）pole figures
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界面对位错有显著的阻碍作用。

880-PE1 和 880-PE2 样品拉伸变形的断口特征，

如图 11所示。可以看出，880-PE1样品在断口纤维区

内部，除了二次裂纹之外还存在部分解理小平面，韧窝

相对较浅，如图11（a-1）所示。拉伸断口附近的表面滑

移痕迹，如图 11（b-1），（c-1）所示，复合片层组织样品

在拉伸断口附近没有发生片层扭曲。滑移迹线在晶界

处终止，晶界内部看不到明显的滑移线，滑移线在αGB处

塞积，裂纹容易在 αGB和 αWGB区域的界面处产生，并沿

着 αGB方向扩展。

880-PE2样品拉伸断口处有大量的微孔和韧窝结

构，没有二次裂纹和解理面，断口呈现明显的韧性断

裂特征。与 880-PE1 相比，880-PE2 样品出现明显的

片层扭曲，迹线分析表明晶界处可以协调塑性变形，如

图11（b-2）所示。拉伸过程中片层扭曲的程度增加，α/βt

复合片层组织晶界的裂纹明显减少，微裂纹仅在片层扭

曲处和晶团交界处萌生，如图 11（c-2）所示。片层扭曲

有助于缓解晶内局部应力集中，微织构区包含晶界 α
相，晶界 α相可以激活锥面位错并发生塑性变形，进而

协调原始β晶界处的应力集中，提高协调变形能力，有效

避免晶界处的提前开裂，为颈缩阶段的延长提供有利

条件。

3　结论

（1）采用烧结与热挤压工艺得到氧含量为 0.36%
的全致密钛合金棒材，含有微织构的 α/βt复合片层组

织钛合金的抗拉强度为 1070 MPa，断后伸长率从

8.9% 提高到 22.0%，实现抗拉强度和塑性的优良

匹配。

（2）在 β单相区热挤压，β晶粒内部的｛110｝面上的

滑移系主导塑性变形，导致母相 β晶粒的法向〈110〉平
行于挤压方向，热变形后 β→α固态相变遵循（0001）α∥
｛110｝β位向关系择优生长，生成〈0001〉α平行于挤压方

向的微织构。

（3）α片层微织构区域内部激活了〈c+a〉位错，并

且以波滑移的形式运动，引起加工硬化率的异常增加。

（4）微织构区包含晶界 α，可以发生塑性变形，促

使片层发生扭曲，缓解晶界处的应力集中，避免晶界

处诱发长裂纹而提前开裂。
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（a）fracture morphologies；（b），（c）trace analysis of longitudinal sections
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