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Ti-6Al-4V 合金超塑性变形中的组织演变及变形机制 
 

赵文娟 1，丁  桦 1，曹富荣 1，侯红亮 2，李志强 2 
 

(1. 东北大学 材料与冶金学院，沈阳 110004； 

2. 北京航空制造工程研究所，北京 100024) 

 

摘  要：920℃、应变速率为 1×10−3和 2×10−4 s−1时，对不同初始晶粒尺寸(2.6、6.5 和 16.2 μm)的 Ti-6Al-4V 合

金进行超塑性拉伸变形。采用光学显微镜、透射电镜观察变形后的显微组织。结果表明，初始晶粒尺寸的不同对

超塑性变形中的组织演变及变形机制有着显著的影响。拉伸变形中晶粒明显粗化，变形诱发晶粒长大是超塑性变

形组织的重要特征之一；随着变形程度的增大，应变诱发的晶粒长大显著增大，并且远大于静态长大的增幅。对

于细晶粒材料(2.6 和 6.5 μm)，位错运动协调的界面滑动是其变形的主要机制。而对于晶粒较粗的材料(16.2 μm)，

超塑变形机制是晶界滑动与晶内位错运动的共同作用。随着晶粒尺寸的增大，以晶界滑动为主的变形方式逐渐转

向以晶内位错运动为主。 
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Abstract: Superplastic tensile tests were carried out for Ti-6Al-4V alloy using different initial grain sizes (2.6, 6.5 and 

16.2 μm) at 920 ℃ with an initial strain rate of 1×10−3 and 2×10−4  s−1. To get an insight into the effect of grain size on 

microstructural evolution and superplastic deformation mechanisms, the microstructures of deformed alloy were 

investigated by using an optical microscope and transmission electron microscope. The results indicate that there is 

dramatic difference in the superplastic deformation mode of fine and coarse grained Ti-6Al-4V alloys. Grain growth is 

clearly observed, and strain inducing grain growth is one of the important microstructural characteristics during 

superplastic deformation. Moreover, grain growth induced by strain becomes dramatic with the increase of deformation, 

which is obviously larger than the static growth. For fine grained material, boundary sliding accommodated by 

dislocation motion is the main deformation mechanisms. For coarse grained material, superplastic deformation is 

accommodated by the mixture of grain boundary sliding and intragranular dislocation motions. It indicates a transition 

from boundary sliding to matrix deformation with the coarsening of grains. 
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成分、显微组织等)及变形条件(如变形温度、变形速

度、加热方式、外力大小等)和变形机制(如晶界滑动、

扩散蠕变、再结晶等)诸多因素的综合作用，这些因素

对许多材料加工工艺过程都有着重要的影响[1−3]。因

此，随着航空、航天和精密仪表制造领域的发展，对

超塑性技术的研究和应用日渐引起国际和国内相关领

域的重视，使其成为现代成形领域中的一个很有发展

前景的研究和应用分支。 
通常，组织超塑性的实现要求材料具有微细的等

轴晶粒组织(≤10 μm)，并且希望材料的组织在超塑变

形中保持细小、稳定。但已有的研究表明，超塑变形

中材料的组织要发生变化[4]，如动态再结晶、孔洞的

发生与长大、晶粒长大等。而且，材料初始组织的不

同也可能对超塑性变形中的组织演变或变形机制产生

影响，然而这方面的研究尚不多见。因此，本文作者

以超塑性合金 Ti-6%Al-4%V(以下简称 Ti-6Al-4V)为
研究对象，观察初始晶粒尺寸不同时该合金超塑性拉

伸过程中的组织演变，探索初始晶粒尺寸对超塑性变

形中的组织演变以及变形机制的影响作用。 
 

1  实验 
 

材料选用商业 2 mm 标准冷轧 Ti-6Al-4V 板材。

为获得不同晶粒尺寸的等轴晶粒组织，在 920 ℃时进

行再结晶退火，退火时间分别为 1、12 和 48 h，获得

相应的晶粒尺寸为 2.6、6.5 及 16.2 μm(以下简称为 1
号、2 号和 3 号材料)。 

拉伸实验在 AG 250KNE 型电子拉伸实验机上进

行，变形温度为 920 ℃，采用恒定的拉伸速度 1.8 
mm/min 和 0.36 mm/min(分别相当于初始应变速率为 
1×10−3 s−1和 2×10−4 s−1)，获得一定的变形量后立即

水淬。拉伸试样的标距尺寸为：30 mm×15 mm×2 

mm。 
采用 OLYMPUS GX51 金相显微镜观察试样变形

后的光学显微组织。为了清晰分辨 Ti-6Al-4V 合金中

的 α相和 β相，采用两阶段浸蚀，对 β相进行着色(β
相为黑色)。第一阶段的浸蚀剂为 3 mL HF+6 mL 
HNO3+100 mL H2O，第二阶段的为 98 mL C2H2O4·2 
H2O(20%，质量分数)+2 mL HF+1 g Fe(NO3)3。定量金

相利用 OLYCIATM M3 金相图像分析系统进行测定。

采用 TECNAI G20 透射电镜(TEM)观察变形组织中的

位错和晶界形貌。 
 

2  结果与讨论 
 
2.1  光学显微组织观察 

图 1 所示为 920 ℃两相区退火后的光学显微组

织，由图可见，再结晶退火后获得了接近相等体积的

两相，呈均匀等轴的晶粒形态，且随着保温时间的增

加，晶粒明显长大。因此，热处理后得到 3 种晶粒尺

寸的 Ti-6Al-4V 合金板材，其晶粒尺寸为 2.6、6.5 和

16.2 μm(β 相的体积分数分别为 52.0％、52.4％和

64.7％)，分别记为 1 号、2 号和 3 号试样。 
经 920 ℃、初始应变速率为 1×10−3 s−1的超塑性

拉伸变形后，1 号和 2 号材料的组织明显粗化，如图 2
所示。与图 1 相比，拉伸后的组织其晶粒仍保持等轴

状，两相比例仍保持在 50％左右，但其晶粒尺寸都明

显增大。这表明 Ti-6Al-4V 合金的超塑拉伸变形中，

晶粒长大为其变形过程中组织演化的显著特点之一。 
 
2.2  晶粒长大 

超塑性变形过程中的晶粒粗化现象已经逐渐被研

究者们发现，并已经取得了一些研究成果。共析合金

Zn-22％Al[5]和 Al-33％Cu[6]、准单相合金 Mg-8％Li[7]、 
 

 
图 1  退火后的显微组织 

Fig.1  Microstructures of specimens annealed for different times: (a) 1 h(specimen 1, 2.6 μm); (b) 12 h(specimen 2, 6.5 μm; (c) 48 

h(specimen 3, 16.2 μm) 
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图 2  1 号和 2 号试样变形后的显微组织 

Fig.2  Microstructures of specimens 1 and 2 after superplastic deformation(920 ℃，1×10−3 s−1): (a) Specimen 1, ε=40%; (b) 

Specimen 1, ε=140%; (c) Specimen 2, ε=80%; (d) Specimen 2, ε=156% 
 
Al-Zn-Mg[8]等一些材料在超塑变形过程中均出现了显

著的晶粒长大，研究者们普遍认为这种晶粒粗化来自

于变形过程中高温下的静态长大和变形引起的应变诱

发长大。变形诱发晶粒长大是超塑性变形组织的重要

特征之一。伴随着超塑性变形诱发晶粒长大实验现象

研究的深入，研究者们针对细晶超塑性材料(≤10 
μm)，提出了几种变形诱发晶粒长大理论。如 Clark 等

认为其原因是晶界滑动产生的过量空位；Wilkinson 等

认为滑动产生的晶格损伤被晶界迁移所协调；Sato、
Hamilton 等进一步发展了变形诱发晶粒长大的理论，

提出了经验公式[5−6, 9]。Campenni 等[10]提出超塑性晶

粒长大为晶粒微观纯变形和静态长大之和的思想，并

得到了相应的模型。曹富荣等[7]对 Campenni 的模型进

行了修正，并通过 Mg-8%Li 准单相合金的实验数据得

以验证。本研究采用该修正模型来计算、分析双相

Ti-6Al-4V 合金的超塑性晶粒长大现象。 
对于退火过程中的静态晶粒长大[9−12]，一般可表

示为 

KtDD qq =− 0                                (1) 

式中  D0和 D 为晶粒静态长大前后的晶粒尺寸，μm；

t 为时间；K 为常数。指数 q 可以为 2、3、4 或 5，该

值取决于扩散的速率控制机制[9−12]。上述的值分别表

示扩散经由粒子与基体的界面(q=2)、晶格(q=3)、晶界

(q=4)或是位错管(q=5)来完成的。 
对于超塑性变形诱发的晶粒长大，设晶粒换位是

超塑性变形和晶粒长大的主要机制[10]，4 个晶粒为一

组近邻，每次换位将产生 0.55 的真应变。连续多个这

样的晶粒群便产生较大的应变。超塑性应变诱发的晶

粒长大，如下式所示： 
 
D=D0exp(αε)                                 (2) 
 
式中  D0为变形前的初始晶粒尺寸；D 为变形为 ε时
的瞬时晶粒尺寸；α为导致晶粒聚合发生长大的因子。
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因此，超塑性变形中总的晶粒长大增量 dD 即为静态

长大和变形诱发长大增量之和，可以表示为 
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式中  ε&为应变速率。进一步求解得到恒速度时的超

塑性变形晶粒长大模型 
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式中  D 为超塑变形中 t 时刻的晶粒尺寸；ε为变形程

度； 0ε& 为初始应变速率。参数α 、q 和 K 的含义与前

面的相同，对双相合金α 取为 0.3[6]。 
从式(5)可以看出，超塑性变形中的晶粒长大与变

形温度、变形程度以及应变速率有着密切的关系。随

着变形程度的增大，晶粒不断长大。随着应变速率的

增大，晶粒粗化速度减慢。对于 Ti-6Al-4V 合金，根

据文献[8，11]可知其静态晶粒长大指数 q 为 5，即静

态的晶粒粗化是由位错管扩散控制的。根据退火过程

的静态晶粒长大数据计算可知 K 为 2.853×10−1 

μm5/s。1 号试样和 2 号试样的计算结果如图 3 所示。

实测和式(5)计算的结果表明，模型的计算值与实测值

较接近，可知该模型能够很好地描述、预测 Ti-6Al-4V
合金超塑性变形中的晶粒粗化。同时可以看出超塑性

变形初期(ε=40%~42%)，应变诱发的晶粒长大较小，

随着变形程度的增大，应变诱发的晶粒长大显著增大，

并且远大于静态长大的增幅。无论是实测的晶粒尺寸

变化还是根据模型计算的，都证实了晶粒长大特别是

应变诱发的晶粒长大是超塑性变形中的重要特征之

一。另外，从图 3 中还可以看出，与 1 号试样相比，2
号试样的静态晶粒长大并不明显。这是由于 2 号试样

(6.5 μm)的初始晶粒尺寸较之 1 号试样(2.6 μm)的要

大，相应的界面能要小一些，静态退火时晶粒长大的

驱动力也相应小些。 
通常认为超塑性变形中的这种组织粗化是一种有

害的现象，因晶粒尺寸的增大势必使超塑性流变应力

增大，即硬化趋势的增强。然而，晶粒尺寸的增大同

时也能抑制孔洞、微裂纹等的扩展，提高材料的抗颈

缩能力。另一方面，随着晶粒粗化程度的加剧，可能

会发生超塑变形机制的转变[6, 10]，如从晶界滑动转向

位错蠕变。可见，晶粒长大对超塑性变形有着双重的

影响，对变形中晶粒粗化机制的探讨和预测就显得非

常重要。式(5)是基于晶粒换位机制提出的超塑性晶粒

长大模型，实验数据与模型预测数据的吻合说明该模

型是可靠的。但是，对于双相 Ti-6Al-4V 合金来说，

两相的变形能力不同，扩散系数相差很大，β 相的扩

散速度比 α相的扩散速度大两个数量级，互相限制对

方的长大，两相的体积分数比例势必对合金变形中晶

粒尺寸的变化产生一定影响。因此，式(5)所示的晶粒

长大模型还可以进行进一步的修正，加入与两相比例

相关的影响因素。 
 
2.3  变形机制 

在 920 ℃、初始应变速率为 1×10−3 s−1时进行了

上述 3 种 Ti-6Al-4V 合金的超塑性拉伸实验。由于拉

伸一定变形量(ε)后立即快速水淬，所以 β相均显现出

共析转变后的组织，即“马氏体 α′+β 转”网篮组织。图 4 
 

 

图 3  超塑性变形中晶粒尺寸的实测值、计算值与静态长大计算值 

Fig.3  Experimental and calculated values of total grain growth, and calculated static grain growth during superplastic 

deformation(920℃，1×10−3 s−1): (a) Specimen 1; (b) Specimen 2 
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图 4  1 号试样拉伸后的 TEM 像 

Fig.4  TEM images of deformed specimen 1(920 ℃，1×10−3 s−1): (a), (b), (c), (d) ε=40% 

 
所示为 1 号试样(2.6 μm)拉伸后的透射电镜(TEM)组
织。从图 4(a)可见，α相与 β相界面(相界)呈弧形并严

重扭曲，这表明相界滑动是超塑性变形过程中的主要

变形方式。α晶粒内部和 α相与 α相晶界附近均未发

现位错，而且 α相与 α相晶界窄而平直，如图 4(a)和
4(c)所示。但是如图 4(b)所示，位错从 α 相与 β 相相

界发出，亦即 α 相与 β 相相界为位错源，说明相界/
晶界的滑动是由相界/晶界面附近位错的滑移和攀移

来协调的。因此，可以推断这些位错是由界面滑动所

诱发的，同时这种界面滑动更容易发生在 α相与 β相
相界处，而不是发生在 α相与 α相晶界处。另外，从

图 4(c)和 4(d)还可以看到变形过程中 β相挤入 α相与

α 相晶界并沿着 α 晶界重新排列，α 晶界出现了许多

小的“凸起”，其结果使得同一相的晶群重新分布，从

而增多了相界面。这表明 Ti-6Al-4V 合金的超塑性变

形中 β相易变形，滑动主要发生在 α相与 β相相界。 
图 5 所示为 2 号试样拉伸后的 TEM 像。α相与 β

相相界发生扭曲变形(图 5(a))，变形过程中 β相沿晶界

挤入 α相与 α相晶界并且 α晶界出现“凸起”(图 5(b))。
2 号试样的晶粒尺寸为 6.5 μm，从图中可以看出其变

形中的组织演变与 1 号试样类似。 
图 6 所示为 3号试样(16.2 μm)拉伸变形后的 TEM

组织。对于晶粒较粗大的 3 号试样，不但在 α 相与 β
相相界附近发现大量位错(图 6(a))，而且在 α 相与 α
相晶界附近和 α 晶粒内部也发现了大量的位错(图
6(b))，这明显不同于 1 号、2 号试样。同时，在 α 晶

粒内存在亚晶界，亚晶界附近有很多位错，如图 6(c)
所示。由此可以推断超塑性变形过程中位错运动的结

果形成了由位错墙构成的亚晶界，亚晶界的形成表明

晶粒较粗大的 3 号试样如果继续进行拉伸变形的话，

将可能发生动态再结晶。 
从以上结果可以看出，在 Ti-6Al-4V 合金的超塑

性变形过程中，由于初始晶粒尺寸的不同，合金的变

形组织也有着显著的不同之处，初始晶粒尺寸对该合

金的超塑性变形有着重要的影响。对于晶粒较细小的

1 号和 2 号试样，α相与 β相相界圆弧化且严重扭曲，

位错从相界发出，表明位错运动协调的界面滑动是细

晶粒 Ti-6Al-4V 合金超塑性变形的主要变形机制。同

时，除了界面附近的位错，在 α晶粒内部几乎没有发

现位错，这与 Gifkins[1−2]的“芯部－表层”模型很相符。

该模型将晶粒分为中心部分(芯部)和靠近晶界(表层)
部分的两个区域。细晶粒变形时，“表层”行为是主要

的。晶界滑动是由晶界位错在三角晶界处发生塞积而

引起的，“表层”中的位错运动与“芯部”不存在相互作 
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图 5  2 号试样拉伸后的 TEM 像 

Fig.5  TEM images of deformed specimen 2(920 ℃，1×10−3 s−1): (a) ε=42%; (b) ε=156% 
 

 

图 6  3 号试样拉伸后的 TEM 像 

Fig.6  TEM images of deformed specimen 3(920 ℃，1×10−3 s−1): (a), (b), (c) ε=140% 
 
用关系，因此位错运动只限于晶界及其附近。另外，

对于双相合金，由于两相的结构不同，变形能力也有

差异，其中一相为“软相”(易变形)，另一相为“硬相”(不
易变形)。通常认为双相合金的超塑性变形有两种基本

模式，即等应力模式和等应变模式[13−14]。本实验中，

细晶粒材料在 920 ℃超塑性变形温度下，β相易于变

形且大部分的变形发生在 β相中，其变形可认为是等

应力模式的。对于晶粒较粗大的 3 号试样来说，变形

过程中不仅在 α相与 β相相界附近有大量位错，而且

在 α晶粒内部也存在着大量的位错，表明除了晶界滑

动以外，晶内的位错运动也占了很大一部分比例，因

而此时的超塑性变形机制可以认为是晶界滑动与晶内

位错运动的共同作用。由于 3 号试样的晶粒较粗(＞10 
μm)，超塑性变形中，以界面滑动为主的界面变形行

为逐渐转变为与普通塑性变形类似的以晶内位错运动

为主的变形行为，这种转变的体现就是晶界与晶粒内

同时存在大量位错。而且随着晶粒尺寸的增大，α 晶

粒内部也出现了大量位错(图 6(b))及亚晶界，说明细

晶材料中以 β相变形为主的变形模式也逐渐转变为两

相均参与的变形模式，因此可以认为 3 号试样的变形

模式是等应力和等应变两种模式的混合。 

一些学者对 Ti-6Al-4V 合金的拉伸超塑性变形也

进行了研究，但得到的结果与本实验不尽相同。Kim
等[15]认为对于晶粒尺寸为 3 μm 和 11 μm 的 Ti-6Al-4V
合金(变形条件 900 ℃，1×10−3 s−1)来说，其超塑变形

机制均为位错运动协调的界面滑动，两者的区别在于

前者的变形主要发生在 β相，而后者的变形同时发生

在 β相与 α相。Yang 等[16]认为初始晶粒尺寸为 5 μm
的 Ti-6Al-4V 合金(变形条件为 750 ℃、850 ℃，

1×10−5 s−1、1×10−4 s−1)，其超塑性变形主要发生在 β
相并且 α 相发生了动态再结晶。本实验中对 1 号(2.6 
μm)和 3 号(16.2 μm)试样还进行了 920 ℃、2×10−4 s−1

时的超塑拉伸，变形后的 TEM 像如图 7 和图 8 所示。

从中可以看出，此时的变形组织与 1×10−3 s−1时的很

类似。细晶粒材料(1 号试样)变形过程中，α相与 β相
相界圆弧化并发生变形(图 7(a))，β相沿晶界挤入 α相
与 α 相晶界(图 7(b))，但晶界附近未发现位错，可认

为此时 1 号样的变形机制为界面滑动，变形仍然主要

发生在 β相，与等应力变形模式相符。而较粗晶粒材

料(3 号试样)的变形组织形貌与图 6 很类似，α晶内出

现大量位错(图 8(a))，而且 α 晶内也发现了亚晶界(图
8(b))，透射电镜观察时发现此种情况下 3 号试样中的 
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图 7  1 号试样拉伸后的 TEM 像 

Fig.7  TEM images of deformed specimen 1(920 ℃，2×10−4 s−1): (a), (b) ε=90% 
 

 
图 8  3 号试样拉伸后的 TEM 像 

Fig.8  TEM images of deformed specimen 3(920 ℃，2×10−4 s−1，ε=140%): (a) Dislocations in α grain; (b) Subgrains in α grain 
 

位错密度增大、亚晶界增多。此时，3 号试样的超塑

变形机制也应为界面滑动与晶内位错运动的共同作

用，但晶内位错运动所占的比例可能要大一些；α 晶

粒内大量亚晶界的出现也说明可能会发生动态再结

晶。因此，920 ℃超塑拉伸时，应变速率从 1×10−3 s−1

变化到 2×10−4 s−1，不同初始晶粒尺寸材料各自的变

形组织演化基本没有太大的差异，说明本实验所分析

得出的初始晶粒尺寸不同时的超塑性变形机制是可靠

的。 
 
3  结论 
 

1) 光学显微组织观察发现，Ti-6Al-4V 合金在超

塑性变形中晶粒明显地粗化。采用基于超塑性晶粒长

大为晶粒微观纯变形和静态长大之和的模型，对

Ti-6Al-4V 合金变形中的晶粒长大进行了计算，计算值

与实测值较接近。计算结果表明：超塑性变形初期，

应变诱发的晶粒长大的增幅较小，随着变形程度的增

大，应变诱发的晶粒长大的增幅显著增大，并且远大

于静态长大的增幅。 
2) 初始晶粒尺寸对该合金的超塑性变形有着重

要的影响。对于细晶粒材料(2.6 和 6.5 μm)，位错运动

协调的界面滑动是其变形的主要机制，且滑动更容易

发生在 α相与 β相相界处，而不是发生在 α相与 α相
晶界处，变形主要发生在 β相(等应力模式)。 

3) 较粗晶粒材料(16.2 μm)，变形过程中不仅在

α/β 相界附近有大量位错，而且在 α 晶粒内部也存在

着大量的位错，此时超塑性变形的机制是晶界滑动与

晶内位错运动的共同作用(等应力与等应变速率模式

的混合)。 
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