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摘  要：利用 OM 和 TEM 系统研究了 Ti-1300 合金的室温变形行为。结果表明：Ti-1300 合金在不同温度下进行固溶处

理后进行拉伸变形，在应力-应变曲线上没有出现双屈服的现象；Ti-1300 合金因含有较多的 β 稳定元素引起 β 相的稳定

性增加，在室温变形机制主要是位错滑移和孪生；塑性变形过程中位错将产生滑移、缠结和割阶等交互作用，随着塑

性变形量增加 10%，Ti-1300 合金的显微硬度约增加 210 MPa。 
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亚稳 β 钛合金因具有高的比强度、深的淬透性、优

良的耐腐蚀能力和冷成型性能在航空航天领域应用越

来越广泛[1-4]。从 β 相区淬火冷却时它能够获得 100%的

β 相，表现良好的室温塑性变形能力。亚稳 β 钛合金的

变形方式有位错的滑移、孪生变形及应力/应变诱发马

氏体[5,6]。而合金的变形方式又取决于化学成分、合金

的稳定性、晶粒尺寸、组织结构和应变速率等因素[7-9]。

同时，钛合金的塑性变形机制对冷加工特性、次生 α

相的沉淀行为和最终的力学性能都有很大的影响。研究

表明[10,11]当钛合金以位错滑移方式变形时，会表现出高

的屈服强度和较小的伸长率；相反，以孪生和应力/应

变诱导马氏体相变变形的钛合金含表现出较低的屈服

强度，并具有更高的应变硬化和延展性。 O. P. 

Karasevskaya 等[5]研究表明亚结构决定了亚稳 β 钛合金

冷加工性能，在晶粒度较高的Ti-15-3和TIMETAL-LCB

合金在变形过程因晶粒间相互协调性好，内应力低，表

现出良好的冷加工塑性；而在 VT22 和 TC6 变形过程

中因产生应力诱发相变而产生了多相组织和高的内应

力，表现出差的冷加工性能。因此，有必要系统地研究

亚稳 β 钛合金的室温变形机制。 

Ti-1300 合金是由西北有色金属研究院近年开发的

一种新型近 β 高强高韧钛合金。研究表明，Ti-1300 钛合

金具有比强度和韧性优于 Ti-1023 合金[12,13]。大多数的

研究都集中在该合金的热变形行为和热处理对 Ti-1300

钛合金力学性能影响[14,15]。然而，作为一种新开发的合

金，关于 Ti-1300 合金室温变形机制鲜有报道。本实验

系统研究 Ti-1300 合金室温变形机制，以期为 Ti-1300

合金的冷加工和进一步性能研究提供理论依据。 

1  实  验 

实验材料为西北有色金属研究院真空自耗电弧炉

3 次熔炼的 Ti-1300 合金铸锭，经开坯、锻造、轧制得

到 d=12 mm 棒材。通过金相法测得合金的 β 转变温度

为(830±5) ℃。采用线切割的方法从合金棒材上取长度

为 90 mm 的试样，并置于箱式电阻炉中，分别在 760, 

790, 820, 850, 890, 950 ℃保温 1 h，然后水冷(water 

cooling, WC)，并机加工为 Φ6 mm×40 mm 的拉伸试样，

在 Instron 8501 万能试验机上进行拉伸试验，拉伸夹头

移动速率为 1 mm/min。试样拉断后，将断口处取下镶

嵌，然后磨制成金相试样。金相试样通过磨制、抛光，

采用 V(HF):V(HNO3):V(H2O)=1:2:5 配比溶液进行腐蚀，

在 Leica DMI5000M 金相显微镜上进行观察分析显微

组织，并通过 Image-pro-plus 6.0 软件统计分析显微组

织。并选出 850 ℃固溶处理的试样，在颈缩部分沿截面

方向分别切取 5 个薄片样品，先将其制成金相样品观察

组织，并测试显微硬度。然后再磨制成厚度为 50~70 μm

样品，再经离子剪薄，在 Tecnai G2 F20 透射电子显微

镜上观察和分析微观组织结构。 

2  结果与分析 

2.1  应力应变曲线 

图 1 为 Ti-1300 合金分别在温度为 760，790，820，
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850，890 和 950 ℃ 保温 1 h，然后水冷，再加工为拉

伸试样，通过拉伸试验获得的工程应力-应变曲线。由

图 1 中可以看出，所有工程应力-应变曲线都比较光滑，

没有出现“双屈服”的现象。由此可以判断在 Ti-1300

合金经上述温度固溶处理后，在拉伸变形过程中，没有

应力/应变诱发马氏体的产生[9]。每种状态的应力-应变

曲线都有对应的屈服强度与抗拉强度，且随固溶温度的

增加，合金的抗拉强度与屈服强度逐渐降低；而当固溶

温度为 850 ℃时，Ti-1300 合金表现出最好的塑性。从

拉伸试样断口处的显微组织可以看出，固溶温度为 760

和 790 ℃时，因低于 β 转变温度（830 ℃），在显微组

织中还存在未溶解的 α 相，因 α 相为 hcp 结构，滑移系

较少，α 相的变形能力低于 β 相，并能阻碍位错在 β 相

中滑移，所以表现出高的强度，在显微组织中观察不到

明显变形特征，只是晶粒形状发生了变化。另外，

Ti-1300 合金在固溶处理过程中，α 相和 β 相的膨胀系

数不同导致在 α/β 界面上存在残余应力，使其此时变形

主要以在 β 相中滑移为主[4]。而当固溶温度高于 β 转变

温度（830 ℃）时，合金的显微组织全部由等轴的 β 相

组成，只是随固溶温度的升高晶粒快速长大，导致

Ti-1300 合金经 950 ℃固溶处理后，抗拉强度和屈服强

度明显下降。从显微组织来看，在基体组织中发现明显

的滑移特征，在 β 晶粒内部有大量的滑移线（如图 2c、

2d 所示）。从图还可以看到，与晶粒较大的组织相比，

β 晶粒尺寸较小组织内的滑移特征更不均匀，在有的晶

粒内部滑移线多，而有的晶粒内部滑移特征不明显（如

图 2c 所示）。这是因为当 β 晶粒尺寸较小时，晶粒之间

取向差较大，在变形过程中部分晶粒需要做较大程度变

形或偏转才能协调整体变形[16]，而晶粒较大时，变形

过程中多数晶粒都进行协调变形。 

2.2  显微组织观察 

图 3 是 Ti-1300 合金试样经 850 ℃固溶处理，然后 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 1  Ti-1300 合金在固溶处理后的应力-应变曲线 

Fig.1  Engineering stress vs. engineering strain curves of Ti-1300 

alloys after solution treatment at different temperatures 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 2  Ti-1300 合金拉伸试样断口处的显微组织  

Fig.2  Optical microstructures of near fracture for Ti-1300 alloys: 

(a) 760 ℃, (b) 790 ℃, (c) 890 ℃, and (d) 950 ℃ 

 

通过拉伸试验，从试样颈缩区域沿着截面方向切取不同

变形量样品的显微组织。由图 3 可以看出，在受到外力

作用后，内部组织都发生了变形，在基体 β 晶粒内分布

了滑移线。随着变形量的增大，滑移特征越明显，在 β

晶粒内的滑移线越多，并且越密；当变形量不大时，在

有些 β 晶粒内部分布滑移线多，而有的晶粒内部则很

少，甚至没有，表现得不均匀。 

当 Ti-1300 合金试样经 850 ℃固溶处理后获得全

部的等轴 β 相，经软件统计得到平均晶粒尺寸为 85.6 

μm。根据滑移的临界分切应力 τk 计算公式： 

k

0

cos cos
F

A
                          (1) 

式中, F为轴向拉力, A0为圆柱形单晶体的截面积, φ 为

滑移面法线与外力 F 中心轴的夹角, λ 为滑移方向与外

力 F 的夹角。 

由此可知，对于单个晶粒来讲，要在一定晶面和晶

向上发生滑移，对分切应力的大小以及与滑移方向和滑

移面夹角需要满足特定条件。在 Ti-1300 合金中，每个

β 晶粒的取向不一样，在变形过程中，有些晶粒处于软

取向，有利于滑移的进行；而有些晶粒处于硬取向，不

利于滑移的发生。 

同时，当一个晶粒满足了滑移条件后，但它的

变形还受到周围晶粒约束，从而增加了变形的复杂

性。也就是说整个变形不是一个 β 晶粒的变形，而是

需要它周围晶粒协同作用来完成，甚至是全部晶粒参

与。从显微组织中可以看到在有些 β 晶粒内，滑移线有

明显扭转特征。除了滑移特征以外，在有些 β 晶粒内部

也可以观察到孪晶的特征（如图 3 所示）。 
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图 3  Ti-1300 合金经 850 ℃固溶处理后的变形组织 

Fig.3  Optical microstructures of Ti-1300 alloys deformed after solution treatment at 850 ℃: (a) 55%, (b) 41%, (c) 36%, (d) 25%,  

and (e) 23% 

 

图 4 是Ti-1300 合金试样经 850 ℃固溶处理后变形

量为 13%和 46%的 TEM 照片。通过图片看到 2 种状态

下亚结构组织。当变形量为 13%时，Ti-1300 合金中的

β 晶粒被滑移线分为“长条形”的区域，并存在孪晶的

特征（如图 4a、4b 所示）。同时，通过观察晶粒内部亚

结构，观察到大量位错在外力作用下发生滑移，并出现

位错缠结，形成“胞状组织”，有的地方还形成了“位

错墙”。当变形量为 46%时，β 晶粒被滑移线分为更细、

更密的“长条形”区域，还出现了纤维组织，并在微观

组织中出现大量的位错缠结和孪晶结构（如图 4c、4d

所示）。在 2 种情况下都没有出现 α′或 α″相。这与前面

拉伸试验的结果一致，变形过程中未产生应力/应变诱

发马氏体。这是由于在 Ti-1300 合金中加入了大量的

Mo、V 等 β 稳定元素，从而抑制了应力/应变诱发马氏 
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图 4  Ti-1300 合金经 850℃固溶处理后变形量为 13%和 46%的

TEM 照片 

Fig.4  TEM micrographs of samples after tensile deformation 

with the reduction of 13% (a, b) and 46% (c, d)  

体产生。文献[5]报道钛合金的室温变形行为与稳定性

有一定关系。钛合金稳定性可以用“钼当量”来衡量，

根据“钼当量”的计算方法 (质量分数)： 

MoE=1.0%Mo+0.67%V+1.53%Mn+ 0.44%W+ 1.6%Cr 

+ 0 . 2 8 % N b + …                 ( 2 ) 

根据上述公式，计算出 Ti-1300 合金的“钼当量”约为

12.3，高于 Ti1023 合金的“钼当量”。所以，Ti-1300

合金在固溶状态下的室温变形机制主要是位错的滑移

和孪生变形为主。 

2.3  力学性能 

图 5 为Ti-1300 合金试样经 850 ℃固溶处理后变形

量与维氏硬度之间关系图。从图可以看出，变形量每增

大 10%，显微硬度就提高约 210 MPa。根据前面的分析，

Ti-1300 合金在 850 ℃固溶处理后进行室温变形，它的

主要机制为位错滑移和孪生变形方式。随着变形量的增

大，位错在外力作用下，发生位错增殖；同时，晶粒内

部的位错发生交互作用，如缠结与割阶的机率都会增

大。位错密度与切应力之间关系式可表达如下： 
1/2

0 Gb                           (3) 

式中，τ0 是在位错密度比较低时的固有强度，α 为经验

常数。G 为切变模量, b 为位错的柏氏矢量, ρ 为位错密

度。根据上述公式，可知随着位错密度的增大，位错滑 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

图 5  变形量对 Ti-1300 合金显微硬度的影响 

Fig.5   Effect of reduction of cold pre-deformation on Vickers  

hardness of Ti-1300 alloy 
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移需要的切应力也相应增大。也就是说，位错运动的难

度就增加，从而表现出显微硬度增加，体现出“形变硬

化”效应。 

3  结  论 

1) Ti-1300 合金在不同状态下的工程应力-应变曲

线都没有出现“双屈服”的现象，说明在拉伸变形过

程中没有产生应力/应变诱发马氏体。 

2) Ti-1300 合金在室温下的变形机制主要是以位

错滑移和孪生方式为主。 

3) 随变形量的增加，Ti-1300 合金的显微硬度逐

渐增大，具有明显的“形变硬化”效应。 
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Ambient Temperature Deformation Behavior of Ti-1300 Alloy  
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Abstract: The deformation behavior of Ti-1300 alloy has been investigated using optical microscope (OM) and transmission electron 

microscope (TEM) at ambient temperature. The results show that the tensile stress-strain curves of Ti-1300 alloys solution treated at 

different temperatures don’t present a double yield effect. The Ti-1300 alloy contains a great deal of β stable elements, thus increasing the 

stability of β phase of this alloy for restraining stress/strain induced transformation. Therefore, the deformation mechanism of Ti-1300 

alloy is mainly dislocation slip and twinning at room temperature. With the increase of the plastic deformation of 10%, the micro-hardness 

of Ti-1300 alloy increases by about 210 MPa. It can be attributed to the dislocation glide, dislocation tangles and their interaction in the 

plastic deformation process of Ti-1300 alloys. 

Key words: Ti-1300 alloy; ambient temperature deformation; dislocation glide; deformation mechanism 
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