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摘  要：仿贝壳结构或层状结构材料同时具有高的强度和韧性，是当前材料结构优化的重要设计模型之一。通过

粉末冶金与热加工方法制备具有仿生结构特征的 Ti-Ta 金属−金属复合材料，并研究其动态力学行为。结果表明：

仿生界面结构对 Ti-Ta 复合材料的变形行为具有重要影响，使材料的破坏行为表现为裂纹桥联和局部层裂，在力

学变形上也表现出明显的应变速率强化、应变强化以及绝热软化特征。材料的屈服强度随着应变速率的提高而提

高；在高应变速率下，随着变形量的增加，流变应力变化得较为平缓。采用改进的 Johnson-Cook (J-C)本构模型能

很好地描述 Ti-Ta 复合材料的动态行为，同时发现，Ti-Ta 复合材料的应变速率强化指数 C 远低于纯 Ta 的，而略低

于纯 Ti 的。 
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    Ti 及 Ti 合金由于其强度高和耐腐蚀性好等诸多

优点，被广泛应用在航空航天及国防工业等领域[1−3]。

不同领域对 Ti 合金提出了不同的性能要求，当其应用

在冲击载荷条件时，如装甲和防护材料，需要具备较

高的动态力学性能。 

    材料在动态变形下通常受绝热软化、应变强化和

应变速率强化的共同作用[4−6]。材料在高应变速率下变

形时，产生的绝大部分塑性功转化为热量且来不及散

失，相当于绝热过程，此时材料受到的软化作用被称

为绝热软化[7−10]。绝热软化会降低材料的流变应力，

随着应变量的增加，这种作用越来越明显[11]。应变强

化是指材料的流变应力随着应变量的增加而提高，即

加工硬化效应。应变速率强化是指材料的流变应力随

着应变速率的增加而提高，这一现象普遍存在于 Ti

合金中[12−18]。 

    高应变速率下，材料所受应力在达到不同的临界

剪切应力时，位错滑移、孪生和应力诱导马氏体便会

分别发生。在一定程度上，高应变速率下由于局部应

力较大，会有更多的位错，孪晶或马氏体产生[19]。LEE

等[20]研究发现，位错密度随着应变速率的提高逐渐增

加，高应变速率下位错的快速增殖和缠结将会对材料

起强化效应。SALEM 等[21]将孪晶引起应变速率强化

的提高归因于两个方面：一是孪晶在晶粒内形成，产

生的孪晶界将缩短位错滑移的有效距离，这相当于晶

粒细化的 Hall-Petch 效应；二是孪晶本身的硬度也高

于基体晶粒的硬度。此外，其他研究表明[19, 22−23]，高

应变速率下，应力诱发马氏体相变对合金有着显著的

强化作用。 

    相比于传统均质材料，仿生结构材料如仿贝壳结

构、层状结构等，拥有大量特殊的界面结构，材料的

强度和韧性均得到明显改善[24−25]。这主要因为界面对

位错运动和裂纹扩展均有着明显的阻碍作用，还可以

通过应变分配协调材料整体的变形，同时提高材料的

强度和韧性。常见的金属−金属复合材料有 Ti-Al[26]、

Cu-Al[27]和 Ti-Ta[28]等。一些 Ti 基金属−金属复合材料

具有仿生结构，其制备方法主要是多层板材或箔材的

层叠加工变形[29−30]。但是这制备方法获得的界面结合

力较弱，容易产生裂纹而提前失效，影响材料的力学 
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性能。采用粉末冶金方法制备材料能够明显改善界面

结构。 

    本文作者前期通过粉末冶金方法制备了 Ti-Ta 金

属−金属复合材料。该材料具有低模量、高强度[28]，

在生物医用和其他领域具有很宽广的应用前景。目前，

对Ti-Ta金属−金属复合材料的动态力学行为还未进行

研究。此类研究将拓广 Ti-Ta 金属−金属复合材料未来

在装甲和防护方向的应用。因此，本文作者采用放电

等离子烧结和包套锻造的方法制备了Ti-Ta金属−金属

复合材料，对其进行组织分析和 0.004~2002 s−1 速率

下的压缩性能试验，并建立材料的动态本构模型，研

究材料动态力学行为。 

 

1  实验 

 

1.1  材料制备 

    Ti-20Ta( 摩尔分数， %) 复合材料 ( 以下简称

“Ti-20Ta”)以 Ti 元素粉(纯度＞99.9%，质量分数)和

Ta 元素粉(纯度＞99.99%)为原料。粉末在 V 型混料机

上混合 6 h，混合前后的 O 含量如表 1 所列。随后，

混合粉末通过放电等离子烧结(SPS)致密化，设备为日

本生产的 LABOX−6020Khv 型号。烧结温度、压力和

保温时间分别为 1200 ℃、30 MPa 和 5 min。然后，

将烧结后的试样在 1000 ℃热处理 60 min 后进行包套

锻造，在高度方向变形约为 70%。 

 

表 1  粉末的氧含量 

Table 1  O content of powders 

Powder x(O)/% 

Ti  0.25 

Ta 0.13 

Ti-20Ta 0.18 

 

1.2  组织和性能表征 

    材料的相结构分析采用 Rigaku D/MAX−2250 型 

X 射线衍射仪(XRD)。材料的微观组织分析采用配备

有能量散射 X 射线分析仪(EDX)的 FEI Quanta 250 

FEG 型扫描电子显微镜(SEM)。经过 EDX 分析之后，

样品使用 10%HF+5%HNO3+85%H2O(体积分数)的溶

液进行腐蚀，再进行微观组织观察。 

    准静态压缩试验在 Instron 8802 机上进行，应变

速率为 4×10−3 s−1，采用 d 6 mm×9 mm 圆柱形试样。

动态压缩试验在分离式霍普金森压杆(SHPB)上进行，

应变速率为 566~2002 s−1，采用 d 6 mm×7.2 mm 圆柱

形试样。所有的样品均取自锻造变形区。为了对比，

采用纯 Ti 和纯 Ta 的锻造棒材做参照。图 1 所示为

SHPB 装置示意图，其由撞击杆、入射杆和透射杆组

成，入射杆和透射杆上均装有应变片来记录应力波。

从 SHPB 试验中，可以得到入射脉冲应变 r 、反射脉

冲应变 R 和透射脉冲应变 t 。然后，通过式(1)~(3)

可得到工程应变 s 、工程应力 s 和应变速率 s 。 
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式中：A 和 E 分别为压杆的横截面积和弹性模量；C0

为压杆中的弹性纵波波速，可通过方程 /E  计算得

出， 为压杆的密度；Ls和 As分别为试样的初始长度

和初始横截面积；t 为时间。 

    真实应力 T 和真实应变 T 可通过式(4)和(5)求 

出[31]。 
 

T s s(1 )                                  (4) 
 

T sln(1 )                                  (5) 
 
    真实塑性应变 p 可由式(6)求出[8]。 
 

T
p T 0.002

E


                            (6) 

 

 

图 1  SHPB 装置示意图 

Fig. 1  Schematic diagram of split Hopkinson bar system 
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2  结果分析 

 

    图 2 所示为 Ti-20Ta 复合材料动态变形前后的相

成分分析。结果表明，Ti-20Ta 复合材料主要由 β和 α

两相组成。同时，材料中还有少量的马氏体 α″相，这

可能是在塑性变形过程中产生的。在动态变形之后，

材料的主要相组成并未发生变化。图 3 所示为 Ti-Ta

复合材料的显微组织，表 2 所列为图 3(c)中各点的化

学成分。从图 3(a)可以看到，由于 Ta 在 Ti 中扩散速

度慢以及烧结时间较短，Ti 和 Ta 的互扩散范围有限，

微区成分未均匀化，表现出一个成分梯度的结构。从

图 3(b)可以看出，梯度结构存在 3 个区域(区域 A、区

域 B 和区域 C)。区域 A 为双相结构，区域 B 和 C 均

是单相结构，且区域之间具有明显的界面。通过表 2

的能谱分析可知，区域 A 为富 Ti 区域，区域 C 为富

Ta 区域，而区域 B 是 Ti、Ta 互扩散较多的区域。结

合作者前期的工作[28]，可知 3 个区域的主要相结构均

是 β相，而区域 A 中析出了细小的 α相(见图 3(c))。 

 

 

图 2  Ti-20Ta 变形前后的 XRD 谱 

Fig. 2  XRD patterns of Ti-20Ta composite before and after 

dynamic deformation 

 

    图 4 所示为 Ti-20Ta 复合材料在不同应变速率下

的真实压缩应力−应变曲线以及压缩后的样品。随着

应变速率从 0.004 s−1增加至 2002 s−1，Ti-20Ta 复合材

料的屈服强度从 919 MPa 增加到 1312 MPa。应变速率

为 566 s−1时，样品由于入射杆提供的能量不足没有被

破坏，其他应变速率下的样品均被压溃。Ti-20Ta 复合

材料的应力−应变曲线(应变速率为 566 s−1 的除外)可

分为 3 个阶段。第一阶段，试样发生了弹性变形。对

于高应变速率下的试样，这一过程的应力高，弹性变

形量小。同时，在应变速率为 1223 s−1和 2002 s−1下，

试样的变形是不均匀的，应力集中处会率先屈服而发

生塑性变形，使流变应力达到极值后又突然下降。第

二阶段，试样发生了塑性变形，流变应力缓慢增加。 

 

 

图 3  Ti-20Ta 复合材料的微观结构 

Fig. 3  Microstructures of Ti-20Ta composite: (a) Low 

magnification; (b) High magnification, showing diffusion 

between Ti-Ta; (c) Lamellar structure in Ti-rich area 
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表 2  不同区域的化学成分 

Table 2  Chemical compositions of different zones 

Zone 
Mole fraction/% 

Ti Ta 

A 93.97 6.03 

B 56.12 43.88 

C 2.33 97.67 

这个现象属于应变强化。在高应变速率下，试样还会

受到绝热软化的作用。绝热软化作用与应变强化作用

进行竞争，使流变应力变得平缓。第三阶段，试样的

流变应力随着应变增加而迅速减小。这个现象可能主

要由于样品内部局域破坏而发生了塑性失稳[19, 32−33]。 

    图 5 所示为 Ti-20Ta 复合材料在应变速率为 0.004 

s−1和 1223 s−1下的断口形貌。结合 EDS 分析发现，在 
 

 
图 4  Ti-20Ta 复合材料不同应变速率下的真实压缩应力−应变曲线 

Fig. 4  True compression stress−strain curves of Ti-20Ta composite at 0.004 s−1(a), 566 s−1, 1223 s−1 and 2002 s−1(b) with images of 

compressed specimens 
 

 
图 5  Ti-20Ta 复合材料的压缩断口形貌 

Fig. 5  Compression fracture morphologies of Ti-20Ta composite: (a) 0.004 s−1; (b) 1223 s−1; (c), (d) Higher magnifications of   

Fig. 5(a) 
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应变速率为 0.004 s−1时，富 Ta 区的断口形貌由大量韧

窝组成(见图 5(c))，而富 Ti 区的断口形貌呈现出河流

状花样(见图 5(d))。应变速率为 1223 s−1时，材料的断

口形貌基本上都为韧窝，表明材料的断裂机制从剪切

断裂和解理断裂的混合转变为纯剪切断裂。这同样与

绝热软化作用有关。 

    图 6 所示为 Ti-Ta 复合材料在应变速率为 1048 s−1

和 1223 s−1的压缩试验后的截面组织，前者样品并未

发生破坏，后者样品发生破碎。从图 6(a)和 6(b)可以

看出，裂纹扩展的方向与加载方向有着 45°的夹角，

平行于最大剪切力方向。因此，Ti-Ta 复合材料表现出

剪切破坏特征。在裂纹周围，没有观测到明显绝热剪

切带，说明材料在动态变形下的破坏机制不是绝热剪

切。这可能是由于变形温度未达到绝热剪切所需要的

条件。HAO 等[16]研究发现，当加载温度高于 473 K 时，

Ti-47Al-2Cr-2Nb 合金的失效机制由脆性剪切断裂转

变为绝热剪切断裂。通过 MEYERS 等[34]的工作可知，

商业纯 Ti 也需要在一定的变形温度范围内才能发生

绝热剪切。此外，还可以观察到，裂纹扩展至界面处

时会发生桥接，即界面结构能够对裂纹扩展起到阻碍

的作用。这对材料的韧性有着一定的促进作用[35]。从

图 6(c)和 6(d)可以看出，试样局部出现层裂，并且试

样有着破碎的趋势。动态断裂区别于准静态断裂的特

点就是存在应力波。这些应力波的产生源于裂纹尖端，

并可能从试样边界反射回来，反作用于裂纹尖端。这

可导致试样的破裂，或者裂纹分叉。在应力波反射作

用下，也可能局部产生拉应力。拉应力可使层状组织

发生膨胀或破碎，即层裂[36]。这通常发生在试样的边

缘，即与本文的试验结果相符。 

    为了对比研究，分别对纯 Ti 和纯 Ta 的准静态和

动态压缩行为进行了研究，结果如图 7 所示。相比于

纯 Ti 和纯 Ta，Ti-20Ta 复合材料在准静态和动态变形 

 

 
图 6  Ti-20Ta 复合材料变形后的截面图 

Fig. 6  Cross section images of Ti-20Ta composite after deformation at different strain rates: (a), (b) 1048 s−1; (c), (d) 1223 s−1 
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图 7  纯 Ti 和纯 Ta 的真实压缩应力−应变曲线 

Fig. 7  True compression stress−strain curves of pure Ti and 

Ta under quasi-static deformation(a) and dynamic deformation(b) 

 

过程中均表现出更高的屈服强度，但纯 Ti 和纯 Ta 塑

性较好，在试验条件下并未被破坏。 

 

3  讨论 

 

    作者研究发现，细晶强化、固溶强化和沉淀强化

是 Ti-20Ta 复合材料表现出高屈服强度的主要原因，

但是计算出来的屈服强度低于实验数值[28]。这说明材

料的屈服强度还受到其他作用的影响。这个作用主要

是界面结构。在塑性变形过程中，由于金属−金属之

间的强度、模量和晶格类型等差异特别明显，较软金

属先发生塑性变形，内部产生大量位错。在较软金属

区堆积的位错在界面处产生塞积，从而引起局域强化

效应。这种界面强化效应也被称为背应力强化或异质

变形应力强化作用[25, 37−38]。因此，界面对位错的阻碍

作用更加突出，从而使得 Ti-20Ta 复合材料的屈服强

度得到提升。 

    在低的应变速率下，Ti-20Ta 复合材料、纯 Ti 和

纯 Ta 的真实压缩应力−应变曲线弹性段斜率相差不

大，说明它们的模量相近。而高的应变速率下，按材

料的动态模量由低到高排序，依次为：纯 Ti，纯 Ta，

Ti-20Ta 复合材料。随着应变速率的提高，纯 Ti 的模

量没有发生明显的变化，纯 Ta 的模量有了一定的提

升，而 Ti-20Ta 复合材料的模量提升最大。因此，

Ti-20Ta 复合材料由于它独特的界面结构使其刚性也

得到了提高。 

    Ti-20Ta 复合材料在动态变形下受到了应变强化、

绝热软化和应变速率强化的共同作用。这些作用机制

在材料动态变形过程中相互竞争。应变速率强化作用

使得材料的流变应力随着应变速率的增加而增加，但

是，应变速率强化作用具有一定的限度，随着速率的

提高，应变速率强化增幅下降，可简单地表述为： 
 

ln                                       (7) 
 
式中： 为流变应力； 为应变速率。因此，当应变

速率从 0.004 s−1增加到 566 s−1时，材料的流变应力急

剧增加，而应变速率为 566 s−1、1223 s−1和 2002 s−1

的流变应力相差并不是很大。 

    J-C 本构模型常常用来对材料的动态变形应力−

应变曲线进行描述和预测，其基本形式是： 

r

0 m

( ) 1 ln 1
T

m
n

r

T T
A Be C

T




                




       (8) 

式中：等号右边三项，依次表示的是应变强化、应变

速率强化和温度对材料流变性能的影响。A、B、n、C

和 m 均为模型常数；T、Tm和 Tr分别是试验温度，材

料的熔点和室温；本次试验在室温下进行，材料的熔

点约为 2173K(均质 Ti-20Ta 材料的熔点)。 为等效塑

性应变； 0 为参比应变速率，取 0.004 s−1为参比应变

速率。 

    此外，在高应变速率下材料的断裂机制由于绝热

软化作用发生了改变，如图 5 所示。绝热产生温升不

可忽略，塑性功转变为热量是温度上升的原因，温升

ΔT 可由下式表达： 
 

p

0
0 p0

d d
T

T
p

T T T T
c

  


                   (9) 

式中：  为功热转变分数，通常取 0.9；  为材料的

密度，可通过阿基米德排水法测得，Ti-20Ta 的密度为

6680.58 kg/m3； pc 为材料的比热容，可根据混合定律： 

mix
1

n

p pi i
i

c c m


   (cpi 和 mi 分别为组元比热容和质量 

分数)求得，Ti-20Ta 的比热容为 324.58 J/(kg∙K)。将式

(9)代入式(8)对模型进行修正，可得[39]： 
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p
0

( ) 1 lnnA B C
 


 
     

 




 

1
p0

p
m 0

0.9 1 ln

exp
( ) +1

n

p

c
B

A
c T T n








  
             
  




          (10) 

 
    通过对应变速率为 0.004 s−1和 1223 s−1的应力−应

变曲线拟合得： 

0.5606
p(919.36 489.95 ) 1 0.02109ln

0.004

        
 

  

1.5606
p

p
m 0

0.9 1 0.02109ln 489.950.004
exp 919.36

( ) 1.5606pc T T







         
     



 

   (11) 

    将得到的修正 J-C 模型与实验数据进行比较，如

图 8 所示。再通过式(12)来计算平均相对误差 ，四

组中最大误差为 3.83%，这说明修正 J-C 模型能够较

好地用来描述和预测 Ti-20Ta 复合材料的动态力学行

为。 

exp p

1 exp

1
i iN

i
iN

 





                           (12) 

式中： exp
i 为拟合使用的第 i组实验数据中的强度； p

i

为使用模型计算的对应塑性应变下的强度；N 为拟合

使用的实验数据总组数。 

    采用相同的方法对纯Ti和纯Ta进行计算，将所得

到的A、B、n、C值与Ti-20Ta复合材料进行比较，如

表3所列。A值反映材料的屈服强度，B和n值反映材料

的应变强化，Ti-20Ta复合材料表现出高的屈服强度以

及应变强化效应；C值反映材料的应变速率强化，

Ti-20Ta复合材料的应变速率强化效应远低于纯Ta的，

而略低于纯Ti的。 

    以上分析表明，由于 Ti-20Ta 复合材料的特殊界

面和组织结构，使其表现出与纯 Ti 和纯 Ta 不一样的

动态变形行为。复合材料高的屈服强度和应变强化效

应，一方面是由于材料的组织更为细小，富 Ti 和富

Ta 区的固溶度更高；另一方面是 Ti-Ta 过渡界面对位

错运动和裂纹扩展具有阻碍作用。在应变速率强化方

面，由于富 Ti 区和富 Ta 区界面的存在，在高应变速 

 

 

图 8  Ti-20Ta 复合材料实验数值与修正 J-C 塑性模型的比较 

Fig. 8  Comparison between experimental flow stresses and their corresponding flow behaviors by using modified J-C plastic model 

for Ti-20Ta composite at different strain rates: (a) 0.004 s−1; (b) 566 s−1; (c) 1223 s−1; (d) 2002 s−1 
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表 3  Ti-20Ta 复合材料，纯 Ti 和纯 Ta 的 J-C 模型参数 

Table 3  Parameters for J-C model of Ti-20Ta composite, 

purity Ti and purity Ta 

Sample A B n C 

Ti-20Ta 919.36 489.95 0.5606 0.02109 

Ti 615.82 509.13 0.438 0.0246 

Ta 415.78 59.72 0.2451 0.04453 

 

率下，可能会抑制位错的拖曳效应而使得合金材料的

应变速率硬化率略低于纯 Ti 的。 

 

4  结论 

 

    1) 随着应变速率从 0.004 s−1 增加至 2002 s−1，

Ti-Ta 复合材料的屈服强度明显增加，表明具有明显的

应变率强化作用。在应变速率为 1223 s−1 和 2002 s−1

时，随着应变的增加，Ti-Ta 复合材料的流变应力增加

得较为平缓，这是绝热软化和应变强化相互竞争的结

果。 

    2) 相比于纯 Ti 纯 Ta 材料，Ti-Ta 复合材料在不

同应变速率下的屈服强度明显提高，这主要是由于细

小的显微组织和界面对变形的强化作用。 

    3) Ti-Ta 复合材料的断裂形式主要表现为裂纹的

分叉和桥接，在试样边角由于应力波的反射作用，出

现沿界面结构的层裂。 

    4) Ti-Ta复合材料的流变应力可用改进的 J-C本构

模型进行描述，其本构方程为 

0.5606
p(919.36 489.95 ) 1 0.02109ln

0.004

        
 

  

1.5606
p

p
m 0

0.9 1 0.02109ln 489.950.004
exp 919.36

( ) 1.5606pc T T







         
     



。 
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Dynamic behavior of  
biomimic structure Ti-Ta metal-metal composite 
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Abstract: Materials with shell-like or layered structure exhibit both high strength and toughness, which makes them 

become one of the important design models for material structure optimization. A Ti-Ta metal-metal composite with 

biomimic structure was prepared by powder metallurgy and thermal processing, and its dynamic behavior was studied. 

The results show that biomimic interface structure has an important influence on the deformation of the Ti-Ta composite, 

and the fracture behavior includes crack bridging and lamellar spallation. The metal-metal composite is subjected to the 

combined effects of strain rate strengthening, strain strengthening and adiabatic softening. Specifically, the yield strength 

of the composite increases with the increase of strain rate, and the flow stress changes more gently with the increase of 

deformation at high strain rate. The modified Johnson-Cook (J-C) constitutive model can well describe the dynamic 

behavior of Ti-Ta composite, and it is found that the strain rate strengthening index C of Ti-Ta composite is much lower 

than that of pure Ta and slightly lower than that of pure Ti.  

Key words: Ti-Ta metal-metal composite; strain rate strengthening; adiabatic softening; Johnson-cook constitutive model 
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