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机械合金化法制备 Cu-Nb合金过程中的形变孪生特性 
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摘  要：采用机械合金化法制备纳米 Cu-10%Nb合金，通过显微硬度测量以及高分辨透射电镜观察，对该合金粉
末在室温球磨过程中的微观结构演变和形变孪生特性进行研究；利用局部应力集中模型分析形变孪晶的形核机

制。结果表明：随着球磨时间的增加，该合金硬度(HV)不断升高，球磨 120 h后可达 4.8 GPa；该合金在球磨初期
以位错胞结构为主；球磨 50 h后，Cu平均晶粒尺寸减小至约 50 nm，部分区域出现纳米形变孪晶；继续增加球
磨时间，孪晶数量增加，孪晶界强化效果显著；由于孪生将促进纳米晶粒的进一步细化，球磨 120 h后，纳米晶
尺寸减小到 20 nm以下。 
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Abstract: The microstructure evolution and deformation twinning characteristics of nanocrystalline Cu-10%Nb alloy 

during mechanical alloying (MA) were investigated by microhardness measurements, transmission electron microscopy 

(TEM) and high resolution TEM (HRTEM) observation. A local stress concentration model was proposed to explain the 

deformation twin nucleation mechanism of Cu-Nb alloy. The results show that the Vickers microhardness of the powders 

increases gradually with the increase of milling time, and reaches 4.8 GPa after 120 h milling. The main structure of the 

powders is the dislocation cells in the initial milling. After 50 h milling, the average Cu grain size decreases to about 50 

nm, and nano-deformation twins begin to form in some regions. With the continued increase of the milling time, the 

number of twin increases, and the twin boundary strengthening enhances accordingly. Due to the deformation twinning 

will contribute to further refine the nano-grains, after 120 h milling, the nano-crystalline size decreases to below 20 nm.  

Key words: Cu-Nb alloy; mechanical alloying; deformation twinning; twin boundary strengthening; nanostructured 

material 
                      

 
机械合金化(MA)制备的纳米晶 Cu-Nb 合金是一

种兼具有高强、高导以及良好抗高温软化性能的先进

复合材料[1−5]。虽然大多数研究结果均表明，该合金优

异的综合性能主要是因为 MA 后强固溶于 Cu 基体中
的 Nb 将在后续热处理过程中均匀弥散的析出，从而
对位错和晶界起到强烈的钉扎作用[2]，但是，关于MA 
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过程中的强固溶机制以及晶粒细化过程等方面的研究

却很不深入。 
对于传统粗晶金属，特别是中、高层错能面心立

方金属，如 Al和 Cu等，其塑性形变主要通过位错滑

移实现，很少观察到形变孪晶[6]。然而，BLEWITT   
等[7]报道，粗晶 Cu 在低温和/或高应变速率下(约为 
103 s−1)变形时，可能发生形变孪生。粗晶态面心立方

金属发生形变孪生一般用极轴机制(Pole mechanism)
解释[8]，即形变孪生是通过棱柱位错分解成不全位错

的方式形核，而后通过 Shockley不全位错呈螺旋式不

断转动到相邻(111)面长大，从而形成孪生片层区。近
几年来的分子动力学(MD)模拟及实验研究证明中、高
层错能纳米晶材料中也存在形变孪晶[9−13]。如，LIAO

等[11]在纳米 Cu的高压扭转实验中，发现纳米 Cu在室
温和低的应变速率下变形时发生显著的形变孪生。粗

晶和纳米晶 Cu 在一定条件下均会发生形变孪生，然

而当存在第二组元 Nb元素之后，在MA过程中，Cu
晶粒的细化过程，是否也会发生形变孪生以及相应的

孪生机制，目前并未发现相关报道。而这方面的研究

不仅对于更好的理解形变孪生机制有积极的推动作

用，而且对于制备超高强纳米晶 Cu-Nb合金的工艺优
化以及组织控制等也具有重要的指导作用。因此，本

文作者拟对 Cu-10%Nb合金在MA过程中粉末微观结
构演变、晶粒细化机制及形变孪生行为进行系统的研

究。此外，为了更好地弄清这些行为之间的内在关系，

本文作者还通过理论模型对形变孪晶形成机制进行系

统深入地分析。 
 

1  实验 
 

将纯 Cu粉(纯度＞99.8%，粒度＜100 µm)和纯 Nb

粉(纯度＞99%，粒度<80 µm)以含 Nb量 10%(质量分
数)的配比混合后，与不锈钢球一同放入不锈钢钢罐
中，在 QM−1F 型行星式球磨机上进行原始粉末的低

速混料及高速球磨。球磨过程参数：球料比为 14:1(质
量比)，转速为 300 r/min，在氩气保护下室温球磨 120 
h。分别对 15、30、50、100、120 h球磨后的样品进

行了硬度(HV)测量与透射显微组织观察。样品硬度
(HV)在 HVA−10A型小负荷维氏硬度计上测量，载荷
为 30 N，加载 30 s。透射电镜(TEM)和高分辨电镜

(HRTEM)观察在 JEM−2100透射电镜上进行，操作电
压为 200 kV。透射电镜样品采用离子减薄法制备。 

 

2  结果与讨论 
 
2.1  球磨时间对粉末硬度(HV)的影响 
图 1所示为 Cu-10%Nb合金粉末硬度(HV)随球磨

时间的变化趋势。从图 1中可以看出：随着球磨时间
的增加，合金硬度(HV)升高较快；球磨 120 h后，该
合金粉末硬度(HV)高达 4.8 GPa，几乎超过了目前所
有铜合金的硬度。文献[5]表明，在相同球磨条件下，
Cu-10%Nb合金球磨 40 h后，大部分 Nb原子已固溶
于 Cu基体内，纳米 Cu晶粒细化及内应力增加速率逐
渐变缓。但由图 1可见，球磨 40 h后，继续延长球磨
时间，粉末硬度(HV)升高速率并未发生显著减缓。由
此可知，当球磨时间超过 40 h后，合金硬度(HV)的持
续升高除了源于固溶强化、细晶强化和应变强化外，

一定还存在另一种强化机制在起作用。后面的显微组

织观察表明，球磨到后期，该合金 Cu 基体内会出现
大量纳米尺寸的孪晶组织。以往研究发现，孪晶界与

大角度晶界类似，也可以有效阻碍位错运动，提高材

料强度[12, 14]，而且其对硬度的贡献随着纳米孪晶数量

的增加而快速增加，因此，即使当球磨时间超过 100 h
后，本研究的 Cu-10%Nb合金的硬度(HV)仍在上升。 
 

 
图 1  球磨时间对 Cu-10%Nb合金粉末硬度的影响 

Fig.1  Effect of milling time on microhardness of Cu-10%Nb 

alloy 

 
2.2  微观结构分析 

图 2所示为 Cu-10%Nb合金粉末经不同时间球磨
后的 TEM及 HRTEM像。图 2(a)所示为该合金粉末球
磨 15 h后的典型 TEM显微组织。由图 2(a)可见，球
磨初期，Cu基体内形成了大量典型的位错胞组织，胞
平均尺寸约为 400 nm。对此区域进行选区衍射(见图 
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图 2  Cu-10%Nb合金粉末不同时间球磨后的 TEM和 HRTEM显微组织照片 

Fig.2  TEM and HRTEM images showing change in microstructure of Cu-10%Nb alloy with respect to milling time: (a) TEM 

image, 15 h; (b) TEM image, 50 h; (c) HRTEM image of select area mark in (b); (d) TEM image, 100 h; (e) TEM image, 120 h; (f) 

HRTEM image of select area mark in (e) 

 
2(a)中插图所示)发现，Cu基体的衍射斑点拉长，出现
隐约多晶环，表明合金变形严重，位错胞之间存在一

定的取向差。 

图 2(b)所示为该合金粉末球磨 50 h后的 TEM像。
由图 2(b)可见，粉末中形成了纳米晶和纳米片层状组
织，Cu基体平均晶粒尺寸约为 50 nm。图 2(c)所示为

图 2(b)中白框区域对应的高分辨像。由图 2(c)及其傅
里叶变换图像(插图所示)可以清楚地看到，该片层结
构为形变孪晶片层，孪晶面为(111)。此时，由于 Cu
晶粒尺寸较小，基体内独立的滑移系显著减少，滑移

所需剪切应力开始高于孪生应力，因此，进一步滑移

逐渐困难，从而出现如图 2(b)所示的形变孪晶片层。
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仔细对比图 2(b)和(c)可以看出，该孪晶片层由尺寸约
为 49 nm的纳米晶 Cu晶界起源，并贯穿于整个纳米
晶粒。同时，孪晶片层厚度不均匀，孪晶界上出现了

两个原子层厚的孪晶台阶(白色箭头与折线标出)，但
无多余半原子面， T)111( 与 M)111( (T代表孪晶；M
代表 Cu基体)依旧以孪晶界呈镜面对称，保持着严格
的孪晶关系。因此，孪晶台阶是由位于台阶顶部，并

且不改变孪晶关系的 Shockley 不全位错形成(黑色⊥
所示)。在形变过程中，该 Shockley 不全位错沿孪晶
界的运动将使得孪晶片层进一步变宽增厚[15]。 
图 2(d)所示为该合金粉末球磨 100 h 后的 TEM

像。由图 2(d)可见，Cu晶粒尺寸进一步减小到 15~40 
nm，在直径仅为 500 nm区域内进行选区衍射(见图 2(d)
中右上插图所示)，衍射花样为连续多晶环，表明在此
区域内晶粒尺寸显著细化。由该图中白框区域的放大

图像可见(见图 2(d)中右下插图所示)，在一宽约 35 nm
的 Cu 晶粒中，四片长度不等的形变孪晶在晶界处不
均匀形核(黑色箭头标出)，有的孪晶片层贯穿整个晶
粒，有的终止于晶内。同时，孪晶片层数量较球磨 50 
h后有所增加，且孪晶片层厚度增厚，但仍低于 4 nm。 
图 2(e)所示为球磨 120 h后的 TEM像，图 2(f)所

示为图 2(e)中白框区域对应的高分辨 HRTEM像。由
图 2(e)和(f)可见，此时在尺寸约为 20 nm的 Cu亚晶
内出现了纳米形变孪晶，黑色箭头所指处为孪晶界。

同时，由于孪晶界形成的亚结构与晶界之间的互相作

用，可能导致发生了不均匀孪生的亚晶界段出现形状

的改变(见图 2(f)中星号所标示)。 
根据上述不同时间球磨后 Cu-10%Nb合金粉末微

观结构的研究结果，其晶粒细化过程可描述如下：在

球磨初期，Cu晶粒尺寸较大，晶体形变以位错滑移为
主，形成位错胞结构(见图 2(a))；随着球磨时间的延长，
位错密度不断增大，晶粒不断得到细化，并出现大量

纳米晶粒；在球磨后期，特别当 Cu 晶粒尺寸减小到
15~50 nm后，全位错增殖与运动受到抑制；但由于晶
粒尺寸仍大于 10 nm，晶界滑移与晶粒旋转尚很难进
行[13]，此时，形变孪生开始成为协调塑性形变的重要

方式(见图 2(b)~(f))，并且，形变孪晶数量随球磨时间
的增加而相应增多；通过形变孪生所形成的亚结构，

纳米晶粒进一步被分割细化，晶体取向发生改变；另

外，在晶界处形成的微孪晶也可能生长为新晶粒[9]。

最终，MA法制备的 Cu-10%Nb合金同时出现超细纳
米晶和纳米形变孪晶片层的微观结构特征。 
 
2.3  Cu-10%Nb合金中形变孪晶的形成机制 
通过上述 TEM 和 HRTEM 观察可知，Cu-Nb 合

金经长时间球磨后形成了纳米晶及纳米形变孪晶片层

组织，其变化规律是孪晶首先在晶界处形核，续而不

断扩展，甚至贯穿于整个晶粒，并且，孪晶数量随球

磨时间的增加而增多。 
众所周知，当晶粒尺寸下降到一定程度后，弗兰

克−瑞德位错增殖机制不再适用，位错大多从晶界和
晶界交叉点处产生，并迅速穿过晶粒，在另一边晶界

处湮没，几乎无位错停留在晶内[16]，因此，不能采用

极轴机制分析 Cu-10%Nb 合金中形变孪晶的形成机
制。由于当晶界和晶界交叉点处产生不全位错所需剪

切应力低于全位错时，形变孪晶可通过不全位错的不

断发射而产生[10]，因此，可根据晶界处产生不全位错

和全位错所需剪切应力的不同，对 Cu-Nb合金形变孪
生机制进行系统的分析。产生全位错所需的剪切应力

(τs)可以表述为[10] 
 

s
 2αµbτ = 

d
                                  (1) 

 
而产生不全位错所需的剪切应力(τp)为 

 
1

p
1

 2αµb γτ = +
d b

                             (2) 

 
式中：γ 为层错能；µ 为剪切模量；d 为晶粒尺寸；b
和 b1分别为全位错和不全位错的柏格斯矢量；参数 α
反映了位错特性(刃位错和螺位错的 α 值分别等于 0.5
和 1.5 [17])，并包含了位错源长度与晶粒尺寸之间的比
例因数。同时，由于在 Cu-Nb合金MA过程中，粉末
受到高能球的反复碰撞和挤压，局部应力集中非常严

重，而应力集中对 Cu-Nb合金内形成形变孪晶又起着
非常重要的作用。因此，如果进一步考虑局部应力集

中的影响，则式(2)变换成： 
 

1
p

1

 2αµb γn τ = +
d b

                            (3) 

 
式中：n为应力集中因子，n随球磨时间变化。 
由于形变孪晶大多为 Cu 的形变孪晶，因此，可

以忽略 Nb对基体 Cu层错能的影响，直接采用纯 Cu
参数进行计算，则 γ= 7×10−2 J/m2；µ= 48 GPa；     

b=( 2 / 2 )a，b1=( 6 / 6 )a，a为 Cu的晶格参数，a=0.36 
nm；α=1。 
根据式(1)和(3)进行计算可得到 τs和 τp值随 Cu基

体晶粒尺寸变化的关系图(见图 3)。由图 3可见，随着
晶粒尺寸的减小，τp值与 τs值不断增加，但是 τs值的
增加速率大于 τp值的，因此，当低于临界晶粒尺寸 dc

后，τp值将小于 τs值，此时在晶界处激活不全位错发
射所需剪切应力低于产生全位错所需应力，形变孪晶
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开始形核。由此可见，当 τp值与 τs值相等时，材料塑
性变形机制开始由滑移转变为孪生，则式(1)和(3)联立
可得临界晶粒尺寸 dc： 
 

1 1
c

 2αµ(nb - b )b
d = 

γ
                          (4) 

 
由图 2(b)~(f)可见，Cu-10%Nb合金经长时间球磨

后，在尺寸约为 50 nm的 Cu纳米晶中开始出现形变
孪晶片层，因此，该合金塑性形变开始由滑移向孪生

转变的临界尺寸 dc应该为 50 nm，则根据式(3)可以求
得所引入的应力集中因子 n=1.55。而在MA后期，随
着球磨时间的延长，Cu晶粒细化与内应力的增加皆有
利于形变孪生的发生，纳米孪晶数量相应增多。 
 

 
图 3  晶界处位错发射所需剪切应力与晶粒尺寸之间的关

系 

Fig.3  Relationship between shear stress grain size at 

dislocation emission from GB 

 
此外，当 n=1.55时，由式(3)可得 τp= 0.5 GPa。根

据文献[18]，碰撞过程中球对粉末所施加的最大压应
力可由赫兹理论[19]给出，压力方程为 
 
pmax=gpν0.4(ρ/Eeff)0.2Eeff                                      (5) 
 
式中：gp为几何常数；ν为碰撞前相对速度；ρ为磨球
密度；Eeff 为磨球有效摩量。在本文试验条件下，

gp=0.464 6，ν=6 m/s，ρ=7.8 g/cm3，Eeff=66 GPa；根
据式(5)计算可得 pmax值为 2.57 GPa。因此，球磨导致
的最大压应力大于 τp，这再次说明形变孪晶可能形核，
并且孪晶形核与应力集中密切相关。 
此外，在上述模型中，仅考虑 Cu 的形变孪晶，

如果进一步考虑合金化了的 Cu-Nb基体，由于合金化
将降低基体的层错能[20]，则根据式(3)和(4)，可以发现
形变孪晶形核所需的临界尺寸 dc增加，τp减小。因此，
可认为合金化有利于材料在室温下发生形变孪生。但

并非一旦 Cu晶粒或合金化 Cu-Nb晶粒尺寸下降到临

界尺寸以下，就会产生形变孪晶，形变孪晶的形成还

与局部应力集中关系密切，因此，对于选择性孪生还

需要进行更多的理论分析以及实验研究以解决这些问

题。 
 

3  结论 
 

1) Cu-10%Nb合金在MA过程中，硬度(HV)随着
球磨时间的增加而不断升高，球磨 120 h 后高达 4.8 
GPa。除固溶强化、细晶强化和应变强化外，在球磨
后阶段，孪晶界强化也将有助于硬度(HV)的升高。 

2) Cu-10%Nb 合金在 MA 初期以位错胞组织为
主；球磨 50 h后，Cu晶粒显著细化，位错滑移逐渐
困难，当 Cu晶粒尺寸小于 50 nm后，在局部应力集
中的促进下，晶界处产生不全位错所需剪切应力低于

全位错，形变孪晶可通过不全位错由晶界和晶界交叉

点处的不断发射而形核，部分区域开始出现纳米形变

孪晶；由于孪晶将进一步分割细化纳米晶粒，球磨 120 
h后，Cu平均晶粒尺寸减小至约 20 nm。 

3) 利用局部应力集中模型分析说明了Cu-10%Nb
合金中形变孪晶的形成机制，并求得所建模型的应力

集中因子 n=1.55。 
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