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高能喷丸 TA17 近 α钛合金晶粒细化机制 
 

韩  靖，盛光敏，胡国雄 
 

(重庆大学 材料科学与工程学院，重庆 400044) 

 
摘  要：为研究 TA17 近 α钛合金在高能喷丸(HESP)过程中的晶粒细化机制，采用高能喷丸对 TA17 近 α钛合金

棒材端面进行处理，利用光学显微镜(OM)、扫描电子显微镜(SEM)、透射电子显微镜(TEM)和 X 射线衍射仪对喷

丸变形层组织进行表征，按照变形层中不同深度的组织特征对晶粒细化机制进行探讨。结果表明：在喷丸表面形

成 35 nm 左右的等轴纳米晶，在孪晶形成层中粗晶内形成较厚的孪晶薄片，在过渡层中位错滑移使孪晶薄片内生

成小角度取向的亚晶，在纳米层中亚晶被转变成随机取向的等轴纳米晶。 
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Mechanism of grain refinement for TA17 near α Ti alloy by  
high energy shot peening 
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Abstract: In order to research the mechanism of grain refinement in TA17 near α Ti alloy, the cross section surface of 

TA17 near α Ti alloy bars were treated by high energy shot peening(HESP). The microstructures feature in plastic 

deformation layer were characterized and researched by optical microscopy(OM), scanning electron microscopy(SEM), 

transmission electron microscopy(TEM) and X-ray diffraction(XRD). The grain refinement mechanism was researched 

according to different depth microstructures feature in the deformation layer. The results show that the equiaxed 

nanograins with about 35 nm are synthesized on the peening surface. In the twin forming layer, the twin lamellas are 

generated in coarse grains. In the transition layer, twin lamellars are transformed into with small angle by dislocation slip. 

And in the nanometer crystalline grain layer, subgrain are transformed into randomly oriented equiaxed nanograins. 
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纳米材料由于晶粒细小，界面密度高，能够为原

子扩散提供大量通道，因而大大提高了原子的扩散系

数[1]。另外，晶界处存在位错、空位和亚晶界等非平

衡缺陷以及大量的存储能，有利于原子的化学反    
应[2−3]。在纳米材料的制备方面，自从 20 世纪 80 年代

初，BIRRINGER 等[4]采用金属蒸发—原位冷压成形法

制备出纳米晶体样品以来，相继发展了非晶晶化法[5]、

各种沉积法[6]和剧烈塑性变形法[7]等，这些方法因各自

存在一定的局限性难以实现工业化生产。20 世纪末， 
LU 等[8]提出了金属块体材料表面自纳米化(SNC)概
念，其原理是利用外加载荷使金属块体材料表面的局

部发生塑性变形，引入大量非平衡缺陷和界面使常规

粗大晶粒细化成纳米晶粒。该方法制备出的纳米晶粒

的化学成分与基体的相同，不存在界面污染和孔洞等

缺陷。同时，纳米层和基体间结合紧密，不易脱     
落。使用该方法已实现了多种金属材料[9−11]的表面纳 

                                  
基金项目：国家自然科学基金资助项目(50675234)；重庆大学研究生科技创新基金资助项目(200801A1B0100269) 
收稿日期：2007-08-24；修订日期：2007-11-16 

通讯作者：盛光敏，教授，博士；电话：015923026226；E-mail: gmsheng@cqu.edu.cn 



                                           中国有色金属学报                                             2008 年 5 月 

 

800
 
米化，并运用到表面化学热处理中[12−17]，大大提高了

化学热处理过程中原子的扩散系数，降低了热处理时

间，提高了金属材料的表面性能，为低温高效化学热

处理开辟了新途径。 
目前尚未见到将表面自纳米化运用到异种金属材

料扩散连接的报道，本研究对 TA17 近 α 钛合金进行

表面自纳米化处理，以制备出表面含有纳米晶层的钛

合金扩散连接试样，提高了钛合金和其它异种金属扩

散连接时的原子扩散系数，降低了连接温度，缩短了

连接时间，提高了扩散连接接头的性能。本文作者就

TA17 近 α 钛合金经高能喷丸自纳米化过程中的晶粒

细化机制进行了研究。 
 

1  实验 
 
1.1  实验材料 

采用规格为 d12 mm×3 mm的TA17近 α钛合金棒

材，其化学成分如表 1 所列。为了便于研究，须将棒

材在 760 ℃下真空退火 3 h，获得 20~50 μm 的 α相等

轴粗大晶粒，晶界处有少量的 β相(见图 1(a))。在高能

喷丸处理前，将棒材的喷丸端面用金相砂纸磨制到

1200#砂纸，然后抛光，以获得光洁平整的表面。 
 
表 1  TA17 钛合金的化学成分 

Table 1  Chemical composition of TA17 alloy (mass 

fraction, %) 

Al V Fe C Si N H O Ti 

4.500 2.200 0.069 0.010 0.040 0.023 0.003 0.050 Bal

 
1.2  实验方案 

高能喷丸所使用的设备为 6050B 型喷丸机，其工

作原理是：工作仓内的钢丸在负压作用下被吸附到高

压喷枪喷嘴处，钢丸在高压气流的带动下高速冲击到

试样表面，冲击到试样表面的每一颗钢丸都使表面发

生局部塑性变形。其中，高压气流在进入喷枪前经除

湿干燥处理，以防污染样品表面。为了防止高能喷丸

时试样表面金属向边沿外流动，须制作一内径与棒材

外径相同的紧固夹具套住处理端面，约束金属流动。

喷丸钢丸直径为 1.0 mm，喷嘴到试样表面的距离为

50 mm，喷丸工作压力为 0.6 MPa，喷丸时间分别为 1、
5 和 13 min。 

喷丸处理后将试样喷丸端沿纵向剖开磨制成金相

试样，用 Kroll(6%HNO3、2%FH、92%H2O)试剂浸蚀，

在 OLYMPUS−GX41 型金相显微镜和 Nova NanoSEM

型扫描电子显微镜(SEM)下进行观察分析。将喷丸表

面用布抛光清洁后在D/Max−1200 型X射线衍射仪上

进行衍射分析，采用靶材为 Cu 靶(
1Kα

λ =0.154 056 
nm，

2Kα
λ 采用石墨单色仪分离)，得到不同喷丸时间

的 X 射线衍射谱。为了进一步分析喷丸过程中的晶粒

细化机制，在经喷丸 13 min 样品的表面层取样制成透

射电子显微镜(TEM)薄膜样品，在 PHILIP−TECNAI20
型透射电子显微镜下观察分析。 
 

2  结果与分析 
 
2.1  光学显微镜观察 

图 1 所示为经不同喷丸时间试样纵剖面的显微组

织。图 1(a)所示为试样未经喷丸的原始退火显微组织。

由图 1(a)可看出，组织为钛合金 α 相等轴粗晶，有少

量的 β相，晶界清晰，晶粒内不存在孪晶。图 1(b)所
示为喷丸 1 min 试样的金相照片。由图 1(b)可看出，

在距表面约 230 μm 左右深度处开始出现孪晶，形成

一变形层，随着深度的减小，孪晶密度逐渐增大，且

出现孪晶交叉，在距表面约 20 μm 左右深度内，晶粒

形状、大小和晶界已不能辨别，说明该区域内发生了

剧烈的塑性变形，晶粒已经细化到一定程度，在金相

显微镜下已不能分辨其形貌。图 1(c)和(d)所示分别为

试样喷丸 5 和 13 min 后的显微组织。由图 1(c)和(d)
可看出，它们开始出现在孪晶深度约为 250 μm 处，

但剧烈塑性变形层的厚度不一样，喷丸 5 min 的剧烈

塑性变层厚度约为 80 μm，而喷丸 13 min 的约为 120 
μm。由 3 个喷丸试样的显微组织可以看出，在一定的

应力和应变速率作用下，剖面形成的变形层厚度大致

相同，只是随喷丸时间的增加，剧烈塑性变形层的厚

度在逐渐增加，同时变形层中的孪晶密度增大。在变

形层内存在一些黑色区域，可以看出一个黑色区域就

是一原始粗晶的范围，这是由于经高能喷丸后，原始

粗晶内形成了高密度的孪晶及其交叉，由于孪晶界不

耐腐蚀，且原始粗晶的位向不同，经 Kroll 试剂浸蚀

后在金相显微镜下呈现出黑色区域。 
 
2.2  XRD 分析 

图 2 所示为经不同喷丸时间处理后试样的 XRD
谱。由图 2 可以看出，试样经不同喷丸时间后，衍射

峰都出现了一定程度的宽化，并随喷丸时间的增加，宽

化程度逐渐加大，衍射峰的宽化主要是由于晶粒细化

和晶格畸变引起的，说明经喷丸 1 min 后，试样表面

层晶粒已经发生了一定程度的细化，并产生了晶格畸 
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图 1  喷丸不同时间试样纵剖面的显微组织 
Fig.1  Microstructures of longitudinal section of samples after HESP for different times: (a) Untreated; (b) 1 min; (c) 5 min; (d) 13 min 
 

 

图 2  经不同喷丸时间处理后试样表面的 XRD 谱 

Fig.2  XRD patterns of surface layers of samples after HESP 

for different times 
 
变。将衍射峰的强度值与钛的 JCPDS 卡片上的标准值

对比表明，经高能喷丸处理后在组织中并未产生织构。 
利用 MDI Jade5.0 软件对 XRD 数据进行处理计

算，得到试样经不同喷丸时间后的平均晶粒直径和晶

格畸变(见表 2)。由表 2 可知，试样经不同时间喷丸处

理后，表面晶粒都已细化到约(35±5) nm。 
 
2.3  SEM 观察 

图 3所示为喷丸时间为 13 min的纵剖面变形层中

不同深度的 SEM 像。其中图 3(a)所示为整个变形层的 

表 2  不同喷丸时间的晶粒直径和晶格畸变 

Table 2  Mean grain size and mean lattice strain of samples 

after HESP for different times 

Time/min Mean grain size/nm Mean lattice strain/％

1 38.4 0.93 

5 33.3 0.87 

13 29.9 0.94 

 
形貌。经测量变形层的厚度达 253.52 μm，剧烈塑性

变形层的厚度达 121.81 μm，这和图 1(d)的观察结果相

符合。图 3(b)所示为距表面 230 μm 左右变形层接近基

体附近的照片。由图 3(b)可看出，在某一晶粒内形成

了 2 μm 左右的单向孪晶片，而与之相邻的部分晶粒

中则不存在孪晶。图 3(c)所示为距表面 150 μm 左右处

的观察结果。由图 3(c)可以看出，相邻的所有晶粒内

都出现了孪晶，晶粒取向不同，其孪晶的取向也不同，

同时孪晶片的密度和厚度也各不相同，部分晶粒内还

出现了孪晶交叉，将原始粗晶分割成细小的四边形小

块。图 3(d)所示为距表面约 80 μm 深度处某一晶粒的

组织形貌，原始粗晶经多方向孪晶交叉分割后形成了

亚微米级的长条形颗粒，具有一定的取向性，原始粗

晶的形状和晶界还能隐约区辨。由图 3 可见，TA17
近 α钛合金经高能喷丸 13 min 后，在约 80 μm 深度处

已经形成了亚微米级的细小颗粒，这将有助于晶粒的 
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图 3  喷丸 13 min 样品不同深度的 SEM 像 

Fig.3  SEM images at different depths of sample after HESP for 13 min: (a) Total deformation layer; (b) About 230 μm depth; (c) 

About 150 μm depth; (d) About 80 μm depth 
 
进一步细化及纳米晶的形成。 
 
2.4  TEM 观察 

图 4 所示为高能喷丸 13 min 试样距表面约 50 μm
处的 TEM 像。由图 4(a)可看出，一孪晶片内不同取向

的位错将孪晶分割成 A、B、C、D、E 和 F 等亚       
晶，亚晶的尺寸约为 150 nm，具有一定位向。且随着

位错的不断增殖和滑移，在孪晶界处聚集形成位错墙

和位错缠结，将亚晶转变成多边形的等轴晶粒(见图

4(b))。对应的选区电子衍射(SAED)斑点已经变成衍射

环，这是由于晶粒细化和取向随机的结果，由前述

XRD 衍射数据计算可知，喷丸表面的晶粒尺寸已经达

到 40 nm 以下。由图 4 观察及分析可知，在距表面    
50 μm 深度左右，形成了小角度取向的亚晶，且随深

度的减小进一步转变为等轴纳米晶粒。 
 

3  讨论 
 
关于金属材料表面自纳米化过程中的晶粒细化机

理，有研究[18]表明，在表面机械研磨处理(SMAT，一

种表面自纳米化方法)过程中，晶粒细化机理主要取决

于材料的层错能和晶体结构，具有高层错能的体心立 

 

 
图 4  高能喷丸 13 min 试样距表面约 50 μm 处的 TEM 像 

Fig.4  TEM images of layer about 50 μm away from topmost 
treated surface of sample after HESP for 13 min: (a) Subgrains 
in twin by dislocation slip; (b) Nanograins in twin lamellar by 
dislocation walls 
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方(bcc)晶格 Fe(层错能约为 200 mJ/m2)，主要通过位错

滑移形成位错墙和位错缠结将粗大晶粒细化成纳米晶

粒；具有中等层错能的面心立方晶格(fcc)Cu(层错能约

为 78 mJ/m2)，通过位错滑移形成位错胞以及孪生变形

使粗晶细化。对于低层错能的面心立方晶格 AISI304
奥氏体不锈钢(层错能约为 17 mJ/m2)，主要靠孪生变

形将粗大晶粒细化成纳米晶。最近，有关研究人员[19−21]

研究了密排六方(hcp)晶格纯 Co(层错能为(27±4) 
mJ/m2)、α纯钛(层错能大于 300 mJ/m2)和 AZ91D 镁合

金(层错能为 60~78 mJ/m2) 表面自纳米化过程中的晶

粒细化机理，尽管这 3 种金属的层错能相差较大，但

它们在低应变作用下的晶粒细化机理都是通过孪生变

形来实现。 
在本研究中，根据前述显微组织的观察，可看出

TA17 近 α钛合金试样经高能喷丸处理后，在距表面不

同深度处，显微组织具有不同特征，在试样的表面形

成了等轴纳米晶。按照纳米晶的形成过程和不同深度

内显微组织的特征，可以将整个变形层分为孪晶形成

层、过渡层和纳米晶层，以便对晶粒细化机理进行探

讨。 
 
3.1  孪晶形成层 

TA17 近 α钛合金经高能喷丸处理后，在变形层与

基体相邻区域，由于距表面深度大，应力和应变速率

小，那些取向有利于孪生变形的晶粒首先产生了孪生

变形，在晶内形成了单方向的孪晶片，而那些取向不

利于孪生变形的晶粒则尚未开始产生孪生变形，晶粒

内不存在孪晶，但随着深度的减少和应力的增加，晶

粒内会相继发生孪生变形(见图 1 和 3(b))。经观察分

析，在这一区域内没有产生位错滑移。这是由于多晶

体材料在外力作用下要产生均匀塑性变形，就必须至

少有 5 个独立的滑移系，然而，具有密排六方晶格的

TA17 近 α钛合金只有 4 个独立的滑移系，为了维持塑

性变形，在低应变作用下只有靠孪生变形来实现。

CHICHILI 等[22]研究认为，在室温下，当应变低于 15%
时，钛首先通过孪生维持塑性变形。钛晶体中的孪晶

面有 }2110{ 、 }1211{ 、 }2211{ 和 }1110{ ，孪生方向为

< 0111 >，变形温度和变形条件不同，将在不同的孪晶

产生孪生变形，文献[20]中观察到纯钛在室温下沿

}2110{ 面形成了孪晶。对不同喷丸时间的试样测量，

总变形层厚度大致相同，而孪晶形成层的厚度随时间

减少而增厚，在孪晶形成层中，显微组织主要以含有

单系孪晶的粗晶为主，且随深度的减小，应力逐渐增

大，孪生变形也逐渐增大，孪晶片的厚度却逐渐越薄。

孪晶形成层的组织特征表明了粗晶在低应力作用下开

始细化的初时阶段。 
 
3.2  过渡层 

随着距表面深度的减小，应变速率逐渐增加，越

来越多的晶粒取向有利于孪生，晶粒中产生了多系孪

生变形，不同的孪晶系相互交叉，将粗晶分割成许多

四边形小块(见图 3(c))。且随着深度的进一步减小，应

力应变进一步增大，四边形小块内再生出新孪晶，将

它们分割成微米级的细小颗粒(见图 3(d))。ZHU 等[20]

认为在纯钛的塑性变形中，当应变增加到一定程度时，

位错运动起主要作用，大量孪晶以及孪晶交叉阻碍了

位错的运动，在孪晶界处形成了高密度的位错。而在

本研究中，在距表面约 50 μm 深度处，孪生变形已经

减少，孪晶薄片内某些晶面的位错沿滑移面滑移，位

错聚集在孪晶界处形成位错墙和位错缠结，将孪晶薄

片分割成小角度的亚晶(见图 4(a))。另外，纯钛的塑性

变形模式(孪生或滑移)很大程度上取决于原始组织的

结晶织构[20]，本研究使用的 TA17 近 α钛合金棒材是

经热轧后在 760 ℃保温 3 h 充分退火的等轴粗大晶

粒，并不存在优先取向和方向性，因此，孪生和滑移

并不是结晶织构造成的。由前述观察可知，随喷丸时

间的增加，过渡层范围逐渐减小，且随着深度的减少，

应变速率达到一定程度后，位错滑移逐渐取代孪生变

形，将细小的孪晶片转变成亚晶，粗晶在持续多方向

的应力应变作用下进一步细化。 
 
3.3  纳米层 

在距高能喷丸试样表面 50 μm 深度以内，受到持

续多方向的高应力和高应变速率作用，同一孪晶片内

出现了多个不同的滑移系，导致位错密度增加和位错

间距减小，为了使系统的能量最小化，位错将发生重

排再组形成位错墙，位错墙在孪晶片形成小角度的亚

晶。当应变和应变速率增加时，小角度的亚晶通过位

错滑移转变为大角度随机取向的等轴晶粒(见图 4(b))，
对应的选区电子衍射(SAED)斑表明亚晶界逐渐从低

角度取向转变为大角度随机取向，随应变和应变速率

增加，位错大量积聚促进亚晶旋转，最终在喷丸表面

层形成随机取向的等轴纳米晶粒。 
综上所述，可看出应力和应变速率在晶粒细化过

程中起着极其重要的作用，在孪晶形成层中对应着低

应力和低应变速率，组织特征以单系孪晶为主，过渡

层对应着中等程度的应力和应变速率，组织特征以亚

微米孪晶颗粒和亚晶为主，纳米层对应着高应力和高

应变速率，组织特征以随机取向的等轴纳米晶为主。
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当然，这 3 个不同特征的组织层间并不是截然分开的，

而是逐渐过渡，没有明显的界限。另外，纳米晶粒的

尺寸并不能无限制的减小，这可能是由于在获得尺寸

稳定的纳米晶粒后，在一定的应力应变速率下，位错

增殖和位错湮没达到动态平衡状态，不能形成新的位

错墙和位错缠结[18]。 
 

4  结论 
 

1) TA17 近 α 钛合金在高能喷丸表面自纳米化过

程中，孪晶开始出现的深度取决于应力和应变速率大

小，而与喷丸时间关系不大，剧烈塑性变形层随喷丸

时间的延长而增厚。 
2) 高能喷丸使 TA17 近 α钛合金的表面晶粒细化

至 35 nm 左右，经喷丸 13 min 的钛合金形成了具有约

50 μm 厚的纳米晶粒表面层。即采用高能喷丸能够在

TA17 近 α钛合金端面制备出含有纳米晶粒的表面层，

以满足钛合金纳米化扩散连接的要求。 
3) TA17 近 α 钛合金在高能喷丸表面自纳米化过

程中，其晶粒细化机制为：在低应变速率作用下产生

孪生变形，将粗晶分割成较厚的孪晶片，随着应力及

应变速率的增加，孪晶密度增大，将粗晶细化成亚微

米级的孪晶薄片；当应变速率增大到一定程度后，细

小的孪晶内产生位错滑移，位错在孪晶界处塞积形成

位错墙将孪晶薄片转变成亚晶，且随着应变速率的进

一步增大，位错滑移使亚晶晶界转动，从而形成大角

度的等轴纳米晶。 
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