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摘  要：亚稳 β钛合金的力学性能与其变形机制密切相关。在稳定性很高的 β基体中位错滑移是唯一的变形机制，

而随着 β 基体稳定性的降低，除位错滑移之外的其他变形机制如{112} 111 变形孪晶、应力诱发 β→ω 相变、

{332} 113  变形孪晶以及应力诱发 β→α″相变等变形机制会逐渐产生。这些变形机制可以导致孪晶/相变诱导塑性

的效应，能显著提高相应合金的加工硬化率和塑性。近年来关于这些变形机制的研究取得了重要进展，不同变形

机制之间尤其是变形孪晶与应力诱发相变之间的内在联系被揭示出来，为现有合金的性能优化和新型合金的设计

开发提供了重要的理论指导。本文综述了这些研究进展，并对其中存在的一些不足进行了分析。 
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    钛合金具有高比强度和优良的耐腐蚀性等优点，

被广泛应用于航空工业领域。自 20 世纪 50 年代以来，

以 Ti-6Al-4V 为代表的 α+β 两相钛合金一直是钛合金

应用的主流，满足了航空工业对轻质高强结构材料的

大部分需求。与这类钛合金相比，β 相稳定元素含量

更高的亚稳 β钛合金能通过时效析出弥散分布的细小

α 相而达到更高的强度，从而能在对强度要求更高的

结构件上获得应用。近年来，以 Ti-10V-2Fe-3Al 

(Ti-1023)和 Ti-5Al-5Mo-5V-3Cr-0.5Fe(Ti-5553)为代表

的亚稳 β钛合金已被用于制作波音 777、空客 A380、

波音 787 等大型客机的起落架，取代了原来的 4340

或 300M 超高强度钢，实现了显著的结构减重[1−2]。 

    在平衡相图中，亚稳 β钛合金的成分处于 α+β两

相区，但是其 β稳定元素的含量比较高，可以抑制淬

火冷却过程中 α相的析出，从而可以将接近 100%的 β

相稳定至室温[3]。因此，经过 β 相区固溶并淬火冷却

至室温的 β基体处于热力学亚稳状态，在时效过程中

很容易析出 α相。同时，由于 β稳定元素含量较高，

析出的 α相通常很细小且弥散地分布，因而强化效果

显著[4]。目前商用的亚稳 β钛合金都是基于这一特点，

通过时效析出大量的 α 相，以获得非常高的强度[2]。

由于亚稳 β钛合金的强度主要由 α相的形貌、尺寸、

分布以及体积分数等决定，在过去的几十年中大部分

的研究都集中于 α 相的形成和演化规律[1]。而对于时

效析出了大量 α相的亚稳 β合金，相关的研究也表明

其塑性主要取决于 β 晶粒的尺寸：β 晶粒越小，则塑

性越高[5]。但是值得注意的是，该类合金均呈现出很

低的加工硬化率，其屈服强度与抗拉强度的差通常小

于 100 MPa，因而普遍塑性较低[4, 6]。 

    2003 年，日本丰田中心研究与发展实验室报道了

一种被称为“口香糖金属”的亚稳 β钛合金，并指出

该合金 β稳定元素的含量被控制在 β/β+α″相界的临界

点上，使得该合金以理想剪切的方式变形，而不会产

生位错、孪晶、应力诱发相变等其他变形机制[7−8]。这

一报道引起了广泛关注。但是，随后大量的相关研究

表明该合金中不但存在位错滑移，还存在{112} 111 

变形孪晶和应力诱发 β→α″马氏体相变等变形机   

制[9−11]。这些变形机制的产生都归因于该类合金基体的

低稳定性，由此亚稳 β 钛合金 β 基体的稳定性与其变  

形机制之间的密切联系引起了相关研究人员的重视。 

    相关的研究表明，在 β稳定元素含量非常高的稳

定型 β钛合金中只有位错滑移这一种变形机制，该类

合金的加工硬化率很低，呈现出比较低的伸长率[3]。

目前商用的亚稳 β钛合金通常都经过了长时间的时效

处理，造成 β稳定元素在 β基体中大量富集，因此其

β 基体的稳定性非常高，在变形过程中通常只会产生 
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位错滑移，呈现出很低的加工硬化率和塑性[2, 6]。而随

着 β 稳定性的降低，则会逐渐出现{112} 111 变形孪

晶、应力诱发 β→ω 相变、{332} 113  变形孪晶、应

力诱发 β→α″相变等变形机制[9−10, 12]。类似于钢铁等其

他材料，在亚稳 β钛合金中除位错滑移之外的其他变

形机制的引入通常有利于提高加工硬化率，从而提高

抗拉强度和伸长率[13−14]。2012 年，PRIMA 等[15]首次

将钢铁材料中发展得比较成熟的相变诱导塑性(TRIP)

和孪晶诱导塑性(TWIP)的思路引入到亚稳 β钛合金的

合金设计中，通过变形过程中应力诱发 β→α″、ω 相

变以及{332} 113  、{112} 111 变形孪晶的产生实现

动态细晶化，使得加工硬化率大幅提升。他们所设计

的 Ti-Mo、Ti-Cr 基系列合金均呈现了优异的塑      

性[15−17]。由这些研究结果可以推断，如果在 α相析出

之后 β基体仍处于亚稳状态，那么该 β基体中仍有可

能产生应力诱发相变和变形孪晶等变形机制，从而有

望同时发挥 α 相的析出强化作用以及相变/孪晶诱导

塑性的效应。这为提高现有商用亚稳 β钛合金的塑性

提供了一条很有潜力的途径，并为同时具有高强度和

高塑性的新型亚稳 β钛合金的设计指明了方向。但是，

这些前景的实现需要有一个对亚稳 β钛合金变形机制

的完整认识。 

    至今，文献上报道的亚稳 β钛合金中出现的微观

变形机制包括位错滑移、{112} 111 变形孪晶、应力

诱发β→ω相变、{332} 113  变形孪晶、应力诱发β→α″

马氏体相变等。近年来的大量研究表明，这些变形机

制往往不是孤立出现的，彼此之间存在紧密的联系。

本文将围绕这些变形孪晶和应力诱发相变，尤其是它

们彼此之间的关联，阐述该领域近年来取得的重要研

究进展。 

 

1  {112}  111 变形孪晶与应力诱发

β→ω相变 
 

    ω相是亚稳 β钛合金中常见的一种相，具有非密

排的六方晶体结构，通常在固溶淬火或等温时效的过

程中形成，呈几纳米至几十纳米的颗粒状弥散分布于

β 基体中 [18] 。 2008 年，XING 等 [9] 在 Ti-23Nb- 

0.7Ta-2Zr(摩尔分数，%)合金中发现{112} 111 变形孪

晶的边界上存在一层 ω 相。同一年，CHAI 等[19]在

Ti-22Nb 和 Ti-24Nb(摩尔分数，%)合金中发现固溶淬

火后形成的 α″马氏体的边界上也存在一层 ω相。这种

沿孪晶/马氏体边界形成的长条 ω 相在形貌和分布上

都与亚稳 β 钛合金中常见的颗粒状 ω 相不同。HU   

等[20]采用第一性原理密度泛函理论计算过不同 Nb 含

量的 Ti-Nb 合金中 β 相与 ω 相的能量差，发现对于

Nb 含量低于 23.5%(摩尔分数)的合金，其 ω相的能量

更低、更稳定。因此该计算结果表明，β相到 ω相的

转变应该是自发的。而实验观察到的现象则显示，

β→ω 相变只出现在{112} 111 孪晶或 α″马氏体的边

界上，也即该相变需要变形孪晶或马氏体相变的辅助

才能发生。 

    为了阐明{112} 111 变形孪晶的边界上长条状 ω

相的形成机理，LAI 等 [21]选用 Ti-22.6Nb-0.47Ta- 

1.85Zr-1.34O(摩尔分数，%)作为模型合金，通过冷轧

和拉伸变形实验证明了该类孪晶和ω相在不同的变形

方式下都能产生，并通过理论计算分析了 β→ω 相变

不 能 自 发 发 生 的 物 理 原 因 。 他 们 首 先 利 用

Khachaturyan 的共格析出物弹性理论[22]计算了不同

Nb 含量的 Ti-Nb 合金中 ω相析出后所产生的弹性能，

发现该能量的引入可以减小 β 相与 ω 相之间的能量

差，但是对于上述合金成分其值很小，无法抑制 β→ω

相变的自发发生；然后他们通过第一性原理密度泛函

理论计算了体心立方的 β晶格转变为六方结构的ω晶

格的能量路径，发现在该路径上存在一个能垒，如图

1(a)所示。这揭示了 β→ω相变不能自发发生的物理原

因。并且该计算结果表明，沿{112} 111 方向的剪切

应力可以帮助克服 β→ω 相变路径上的能垒，从而诱

发 ω相的形成。 

    由于{112} 111 变形孪晶是通过逐层连续排列的

{112}面上 1/6 111 不全位错的滑移形成的[23]，因此其

在形成的过程中会对周围的 β 基体产生沿{112} 111 

方向的剪切应力，从而会在其边界上诱发产生一层 ω

相；对于 α″马氏体，由于其在形成的过程中也涉及 

{112}面沿 111 方向的剪切[24]，因此也会对周围的 β

基体施加{112} 111 方向的剪切应力，从而也会在其

边界上诱发产生一层 ω相，如图 1(b)所示。因此，LAI

等的研究结果从物理本质上阐明了亚稳 β 钛合金中

{112} 111 变形孪晶以及 α″马氏体边界上长条状ω相

的形成原因，丰富了应力诱发 β→ω相变的理论。 

 

2  {332}  113 变形孪晶与应力诱发

β→α″马氏体相变 
 
    对于β相稳定性很低的亚稳β钛合金，{332} 113 

孪晶可以在塑性变形过程中大量产生，是该类合金中

除位错滑移之外的另一种重要的塑性变形机制。该孪

晶模式由 BLACKBURN 和 FEENY 于 1971 年首次在

实验中观察到，并且在之后的 30 余年中未在其他材料

中被观察到过，因此之前一直被认为是亚稳 β钛合金 
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图 1  (a) β相转变为 ω相的能量路径；(b) {112} 111 孪晶以及 α″马氏体在边界上诱导片层状 ω相产生的示意图[21] 

Fig. 1  Energy landscape of β→ω transformation(a) and schematic illustration of formation of plate-like ω phase along boundaries 

of {112} 111   twin and α″ martensite(b)[21] 
 
所独有的孪晶模式[25−26]。直到 2009 年，同样的孪晶

模式才在经过冲击变形的 α-Fe 和 1018 钢中被观察  

到[27]。值得注意的是，这两种材料都具有体心立方结

构，与亚稳 β钛合金一致。 

    体心或面心立方结构金属材料中常见的变形孪

晶，如前者的{112} 111 孪晶以及后者的{111} 110 

孪晶，都是通过不全位错的滑移形成的，因此其孪晶

面和孪晶方向恰好是相应晶体结构的滑移面和滑移方

向[26]。而对于{332} 113  孪晶，其孪晶面{332}不是体

心立方结构的滑移面，其孪晶方向 113  也非滑移方

向，因此该类孪晶不可能通过不全位错的滑移形成。

另外，{332} 113  孪晶还具有特殊的内部微观组织：

大量的位错或片层状的 ω相[28]。 

    关于该孪晶的形成机制，相关的研究人员先后提

出了多种模型。KAWABATA 等[29]提出{332} 113  孪

晶可以通过两步形成，第一步是 1/22 113  不全位错在

逐层连续排列的{332}面的滑移，第二步是每对{332}

面 朝 ± 332  方 向 的 相 对 移 动 。 LITVINOV 和

RUSAKOV[30]也提出了类似的模型，他们还提出了另

一种不全位错模型，也即通过 5/22 113  不全位错在

{332}面的滑移形成孪晶，在该模型中不需要± 332 

方向的原子移动。这些不全位错模型都是基于孪晶与

基体的晶体学关系反推出来的，缺乏实验证据，并且

1/22 113  或 5/22 113  不全位错的产生及其在{332}

面的滑移在理论上也缺乏可行性。TOBE 等[31]认为稳

定性特别低的 β 晶格由于{110} 110 方向的剪切模量

c′很小，造成{110}面的原子会向 110 方向轻微移动，

因此可以将该类晶格视作为以原子对的中心为格点的

底心四方晶格，并据此提出了一种通过原子对的移动

来形成孪晶的模型。该模型在晶体学上也可以生成完

美的{332} 113  孪晶，但是无法解释孪晶内部特殊微

观组织的产生原因。 

    为了阐明亚稳 β钛合金中这种特殊孪晶的形成机

制，2016 年 LAI 等[32]选取 Ti-36Nb-2Ta-3Zr(质量分

数，%)作为模型合金，通过电子背散射衍射(EBSD)

和透射电子显微镜(TEM)系统表征了塑性变形过程中

所形成的{332} 113  孪晶从合金表面至内部的微观组

织，发现该孪晶在表面附着有一浅层应力诱发 α″马氏

体，而其内部则存在大量平行的螺位错，如图 2 所示。

{332} 113  孪晶和基体都是 β相，只是取向不同，而

α″马氏体在高温下会逆转变成 β 相，LAI 等发现附着

于孪晶的马氏体在加热过程中转变成了旁边的

{332} 113  孪晶而非旁边的基体，从而推断{332} 113 

孪晶是从 α″马氏体中产生的，是马氏体逆转变的产 

物[32]。通过表征处于初始形成阶段的变形带，他们进

一步证实了这一推断，发现在变形过程中最初形成的

是应力诱发 α″马氏体，而随着外加应变的增大，

{332} 113  孪晶在 α″马氏体内部形核并生长。通过马

氏体相变的唯象理论[33]，他们计算了应力诱发 β→α″

马氏体相变的晶体学信息，指出所选用的模型合金在

变形过程中首先形成的是呈孪晶关系的两个马氏体变

体；之后随着变形量的增大，这两个马氏体变体会发

生退孪生而转变成单一的马氏体变体，并伴随有晶格

的转动；而原来两个变体间界面上的位错被保留下来，

最后{332} 113  孪晶在马氏体内部形核并生长。因此，

{332} 113  孪晶内部的平行位错来自于最初形成的两

个马氏体变体之间的界面位错，而在合金表面附着的

那一浅层马氏体可能是由于临近表面的局部应力 



                                           中国有色金属学报                                              2019 年 9 月 

 

2188
 
 

 

图 2  {332} 113  孪晶内部微观组织的 TEM 分析[32] 

Fig. 2  TEM analysis of internal microstructures of {332} 113   twin[32] 
 

状态使得其无法转变成{332} 113  孪晶，从而残留了

下来。 

    在 LAI 等发表上述研究结果的同一年，

CASTANY 等也发表了其关于{332} 113  孪晶形成机

制的研究论文，并且也指出了该孪晶的形成与应力诱

发 β→α″马氏体相变之间的密切联系[34]。他们选用了

Ti-27Nb(摩尔分数，%)作为模型合金，并根据原位同

步辐射 X 射线衍射(SXRD)和 TEM 的实验结果指出，

该合金在约2%的外加应变下整体转变成了α″马氏体，

之后在约 5%的外加应变下产生了{130} 310  马氏体

孪晶，而在卸载之后合金又整体逆转变成了 β相，其

中马氏体孪晶转变成了 β相中的{332} 113  孪晶。 

    上述两个研究工作显著地推进了关于{332} 113 

孪晶形成机制的探索，但是在 LAI 等的模型中关于

{332} 113  孪晶从α″马氏体中形核的晶体学路径尚不

清楚，而 CASTANY 等的模型则无法解释{332} 113 

孪晶内部特殊微观组织的形成原因。因此，有必要开

展进一步的深入研究，以彻底阐明亚稳 β 钛合金中

{332} 113  孪晶的形成机制。 

 

3  富含ω相的亚稳 β钛合金中的位错

通道和应力诱发 ω→β相变 
 

    在亚稳 β钛合金中，ω相的大量产生通常会导致

严重的脆性断裂，因此这种相本身曾被认为是一种有

害的相[18]。但是由于其通常均匀弥散地分布于 β基体

中，并且可以为 α相的析出提供形核点，因而常被用

作 α 相的前驱体以辅助析出均匀弥散分布的细小 α

相，实现显著的强化效果[5]。 

    2015 年，LAI 等[35]通过 β相区固溶之后的炉冷处

理在 Ti-23Nb-0.7Ta-2Zr-(0.87, 1.52, 1.83)O(摩尔分

数，%)合金中引入了大量的 ω相，发现这些合金并没

有脆化，其断裂伸长率都达到了 30%以上，而其加工

硬化率非常低，并且变形后的材料表面出现了很多明

显的台阶，每一条台阶都对应着一条变形带。通过

TEM 的分析，他们发现在每一条变形带中 ω 相都大

量减少甚至完全消失了(见图 3)，并且在每一条变形带

中都存在大量的位错，而在变形带之间则几乎没有位

错。因此，每一条变形带都是一条位错通道，而塑性

流变都被限制在这些位错通道中。随着外加应变的增

大，更多的位错通道会形成，因此 ω相的体积分数会

随着外加变形量的增大而减小。通过 SXRD 的分析，

他们发现经过 60%的冷轧变形之后这些合金中的ω相

几乎全部消失了，只剩下 β基体[35]。 

    显然，在位错通道中 ω相是在外加应力的作用下

转变成了 β 相，也即发生了应力诱发 ω→β 相变。为

了揭示这一相变的微观机制，LAI 等[35]分析了体心立

方 β晶格和六方 ω晶格之间的晶体学取向关系，发现

前者的{112}滑移面平行于后者的{1100}滑移面，这表

明 β 相{112}面上的位错很容易切过 ω 相，而当该晶

面上的完全位错 b=1/2 111 分解成逐层连续排列的三

条不全位错 b1=1/12 111 、b2=1/3 111 、b3=b1并一起

滑过 ω相时，即可将 ω晶格转变成 β晶格。考虑到 β

相和 ω相之间存在能垒[21]，这些不全位错的滑移相当

于帮助克服了二者之间的能垒。通过 EBSD 的分析，

他们发现大部分位错通道都平行于{112}面，这也表明

位错滑移主要发生在{112}面上，而其他滑移面如{110}

和{123}上的位错由于与 ω 相的滑移面不匹配，需要

很高的能量才能切过或绕过 ω相，因而很难在分布有

大量 ω颗粒的 β基体中移动。 
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图 3  变形带(位错通道)的 TEM 分析[35] 

Fig. 3  TEM analysis of deformation band (dislocation 

channel)[35] 

 

    2018 年，LAI 等[36]还在 Ti-25Nb-0.7Ta-2Zr(摩尔

分数，%)合金中发现 ω相的大量析出能改变 β基体的

变形机制：当 ω相不存在时，该合金在塑性变形过程

中会产生{332} 113  孪晶、应力诱发 β→α″马氏体相

变以及位错滑移等变形机制；而当大量 ω相析出时，

{332} 113  孪晶和应力诱发 β→α″马氏体相变会被完

全抑制，该合金中会出现大量无 ω相的位错通道。通

过三维原子探针(APT)的分析，他们发现在 ω 相析出

之后该合金的 β基体仍具有很低的稳定性，因此 β基

体的成分变化不是导致变形孪晶和马氏体相变被抑制

的原因。但是，他们发现 ω相二次柱面上的剪切模量

远大于与其平行的 β 基体{110} 110  方向的剪切模

量，这造成 β 基体中{110} 110 方向的长程原子移动

很难发生，因而长条 α″马氏体无法形成。考虑到

{332} 113  孪晶是在 α″马氏体中形成的[32, 34]，当长条

α″马氏体的形成被抑制时，该孪晶的形成也会被抑制。

这就从原子尺度揭示了ω相抑制{332} 113  孪晶和应

力诱发 β→α″马氏体相变的原因。 

    上述研究工作丰富了亚稳 β钛合金的变形理论，

为研究ω相在亚稳 β钛合金中的作用提供了全新的视

角，对于现有合金变形机制的调控和新型合金的设计

开发都具有重要的指导意义。 

 

4  结语 

 

    对于亚稳 β 钛合金中的变形孪晶和应力诱发相

变，近年来已取得了显著的研究进展。其中，

{112} 111  孪晶界上应力诱发 ω 相的形成机理，

{332} 113  孪晶与应力诱发 α″马氏体的内在联系、富

含 ω相的亚稳 β钛合金中位错通道的形成机理、ω相

对{332} 113  变形孪晶和应力诱发 β→α″马氏体相变

的抑制机理等都已被揭示。目前，由{332} 113  变形

孪晶和应力诱发 β→α″马氏体相变所导致的孪晶、相

变诱导塑性的效应已被用于提高合金的加工硬化率，

引导开发出了一系列具有优异塑性的新型合金。值得

注意的是，在大部分亚稳 β 钛合金中{112} 111 变形

孪晶和应力诱发 β→ω 相变都不能大量产生，造成其

对加工硬化率的贡献比较有限，而目前关于其不能大

量产生的原因尚不清楚。另外，目前关于产生每一种

变形机制的具体成分范围尚未实现量化，这些都有待

于进一步的深入研究。近年来原子尺度表征技术如球

差校正 TEM 和 APT 的发展，为这些基础问题的研究

提供了强有力的工具。而相关基本原理的揭示将有助

于现有合金的性能优化和新型合金的设计开发。 
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Deformation twinning and stress-induced phase transformation in 
metastable β titanium alloys 

 

LAI Min-jie, LI Jin-shan 
 

(State Key Laboratory of Solidification Processing, Northwestern Polytechnical University, Xi’an 710072, China) 

 

Abstract: The deformation behavior of metastable β titanium alloys is dependent on their deformation mechanisms. In 

fully stable β titanium alloys, dislocation slip is the only deformation mechanism, while additional deformation 

mechanisms such as {112} 111   twinning, stress-induced β→ω transformation, {332} 113   twinning and 

stress-induced β→α″ transformation occur with the decrease of β phase stability. In recent years great progress has been 

made in the study of these deformation mechanisms. The relationship between different deformation mechanisms, 

especially that between deformation twinning and stress-induced phase transformation, was revealed. In the present paper, 

the relative studies were reviewed and our perspective on the direction of future research efforts was provided. 

Key words: metastable β titanium alloy; deformation twinning; stress-induced phase transformation; microstructure; 

mechanical property 
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