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亚稳β-Ti-1023合金不均匀变形行为及应变速率敏感性研究
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摘  要：采用数字图像相关技术（digital image correlation, DIC）实时追踪不同应变速率下应变分布及局部应变演变规律，研究应变分布的传播行为及其应变速率敏感性；采用背散射电子衍射（Electron backscatter diffraction, EBSD）技术分析材料变形后微观组织演化及应力诱导马氏体转变（stress induced martensite transformation, SIMT）和马氏体孪晶的演变过程；采用扫描电子显微镜（scanning electron microscope, SEM）观察分析材料的断口形貌。可以得出以下结论：(1) 应变分布由近似于均匀分布向非均匀分布演变，呈现出了应变集中现象，最终在应变集中区域发生断裂，且低应变速率下试样的颈缩现象最明显；(2) 应力-应变曲线呈现明显的双屈服现象，表现出负应变速率敏感性效应，即低应变速率可以产生更高的应变硬化率；(3) 随着应变速率降低，马氏体含量显著增加，晶粒尺寸明显细化，内核平均取向差(kernel average misorientation，KAM)和几何必须位错(geometrically necessary dislocations，GNDs)平均值显著增大，说明SIMT含量增加有助于变形试样的位错密度累积，更有利于多种塑性变形机制的耦合作用；(4) 断口形貌呈拉伸型，主要由韧窝型空洞聚合造成。变形过程中韧窝受力从单向受拉迅速向三向受拉发展，韧窝得到充分长大，低应变速率变形促进此特征发生，所以韧性断裂特征占优。
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1  引  言
亚稳β-Ti-10V-2Fe-3Al (β-Ti-1023)合金作为高强韧钛合金中的“全能选手”代表，其复杂的多级微观结构和应力诱导马氏体相变（stress-induced martensite transformation, SIMT）和变形诱导马氏体孪晶（deformation-induced martensite twinnings, DIMT）增强增塑机制使其兼具高强度和大延性，在航空航天和机械制造等重点领域广受青睐。因此，研究β-Ti-1023合金在变形过程中SIMT/DIMT激活引起的微观组织演化以及形变和相变耦合的性能演变等是该领域的研究热点问题。大量学者对亚稳β-Ti合金的微观组织演化、结构演变和变形行为关系进行了相关研究。Marteleur[1]和Ren[2]等基于d-电子理论策略分别设计出了具有SIMT/DIMT高塑性和高应变硬化率的二元和多元亚稳β-Ti合金。Zhang等[3]研究了Ti-12Mo合金拉伸变形过程中SIMT/DIMT提高合金宏观力学性能的协同变形机制。Sun等[4]设计了一种SIMT/DIMT协同效应导致的具有极高应变硬化率(>2100 MPa)和均匀延伸率(>35%)的三元亚稳Ti-9Mo-6W合金。Cai等[5]利用晶粒尺寸对高应变硬化率和SIMT触发及其逆相变的影响制备出了Ti-16V-3.5Al-3Sn细晶合金。Zang等[6]对亚稳Ti-15Mo-2Al合金的低温拉伸性能和变形行为进行了统计分析，并指出亚稳β-Ti合金超低温应用的巨大潜力。Guan等[7]还研究了Ti-10V-2Fe-3Al合金SIMT的激活、纳米结构及绝热剪切带的形成对高应变速率的依赖程度。
[bookmark: _GoBack][bookmark: _Hlk203663564][bookmark: OLE_LINK4][bookmark: OLE_LINK3]此外，许多学者还报道了多种亚稳β-Ti合金对承载模式的敏感性[8-10]，以阐明微观组织演化和微结构演变对加载条件的依赖关系[11–12]。Sadeghpour等[13]基于压缩变形研究了Ti-Al-Mo-Cr-V系的3类钛合金，结果表明钛合金压缩变形机制与β相稳定性密切相关。Gao等[14]对比研究了亚稳Ti-7Mo-3Nb-3Cr-3Al在室温拉伸和压缩变形(应变范围为3%～7%)的变形机制，尽管变形过程主要发生SIMT，但变形试样的真应力-真应变曲线和应变硬化率曲线却不尽相同。Huang等[15]指出含有层状组织比含有双态组织的Ti-5Al-5Mo-5V-3Cr-1Zr合金对扭转载荷具有更强的容纳性。Bobbili和Madhu[16]研究了应力三轴度、高应变率和高温对Ti-1023合金动态拉伸流动行为的综合影响，并建立了修正的Johnson-Cook(J-C)本构和断裂模型用于模拟分析与设计。上述文献表明，尽管国内外学者对亚稳β-Ti合金组织演化及其对性能调控影响的研究已经做了大量工作[17]，但对该类合金的塑性变形机制以及变形机制与微观组织及相转变间的交互作用机理等还缺乏完备性的系统解释。
为此，本研究选择亚稳β-Ti-10V-2Fe-3Al (β-Ti-1023) 合金为试验材料，分析研究拉伸变形对合金SIMT和DIMT激活以及α″马氏体形成、演变的影响，并探索塑性变形过程中相变母相与诱导相间取向关系的控制、形变和相变交互作用对组织结构演化和力学性能的影响，以及微观组织中β相和α″马氏体的协调变形机理等，为开发满足航空、航天结构件优异综合性能需求的改性工艺技术提供科学依据。
2  实  验
试验材料选用Ф85 mm热锻Ti-1023合金棒材，利用美国SciAps X-200赛普拉斯合金分析仪测得的主要化学成分见表1，其微观组织如图1a~1b所示。从图1中可以看出，Ti-1023合金的显微组织主要由等轴初生α相和β基体组成，且等轴α相弥散分布在β基体上。通过金相法测得Ti-1023合金的β转变温度为（795±5）℃[18]。选用840 ℃对(α+β)态Ti-1023合金进行β固溶处理，保温30 min后淬火，以完全保留高温β组织，记为β-Ti-1023，其组织形貌如图1c所示。单轴拉伸试验采用的是板状试样，尺寸为10 mm×88 mm，厚度为1.5 mm，标距段尺寸为5 mm×25 mm，如图2所示。

[bookmark: _Ref171528076]表 1  Ti-1023合金主要化学成分
Table 1  Main chemical composition  of the as-received Ti-1023 alloy (wt%)
	V
	Al
	Fe
	Si
	N
	H
	O
	Ti

	10.59
	3.70
	1.70
	0.09
	0.005
	0.001
	0.042
	Balance
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图1  Ti-1023合金显微组织、原始坯料及β固溶处理后组织
Fig.1  Microstructure of Ti-1023 alloy (a) and as-received sample (b), β solution treatment sample (c)
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图2  板状试样尺寸及实物
Fig.2  Dimensions and image of sheet-shaped sample
试验在INSTRON-3382 型电子万能材料试验机上进行，结合XJTU-DIC(Digital image correlation)型三维数字图像相关变形分析系统[19–20]对拉伸变形各阶段的散斑图像进行实时采集与分析，以达到监控塑性变形场变量演化的目的。应变速率设定为10-3 s-1，选取的5个变形应变分别为0.060、0.110、0.165、0.215和0.260，对亚稳β-Ti-1023合金单轴拉伸变形过程微观组织演化进行分析讨论，选取4个初始应变速率分别为10-5、10-4、10-3和10-2 s-1，试样均拉伸至断裂，保留断口用于后续形貌观察和断裂机制研究。每组试验均重复测试三次以确保结果的准确性。利用Hitachi SU5000型电子背散射衍射 （electron backscatter diffraction，EBSD）获得试样相组成晶粒取向等详细信息，并采用AZtecCrystal软件对数据进行后处理。选用扫描电子显微镜（scanning electron microscope，SEM）对变形试样的断口形貌进行观察，深入分析拉伸变形对亚稳β-Ti-1023合金断裂机制的影响。
3  结果与分析
3.1  变形行为研究
[bookmark: _Toc120685681][bookmark: _Ref120663611]3.1.1  马氏体相变诱发应变硬化行为
图3给出了DIC测量的拉伸变形(=10-3 s-1)过程的应变分布与演化图，图4给出了拉伸变形的真应力-真应变曲线和应变硬化率()曲线。当变形处于弹性及小塑性变形阶段时，其应变近似于均匀分布(图3a)。变形初始阶段的应力-应变呈近似线性关系和简单的非线性过渡阶段。随着施加应力增加，整体应变不再呈现均匀分布，出现了多个应变极大值点(图3b)，说明塑性变形后应力与应变关系呈现出非常明显的非线性特征，曲线上出现了双屈服现象，形成了应力平台，双屈服现象的第1个屈服点意味着SIMT触发[21]。随着施加应力继续增加，局部应变开始集中增加且整体应变分布不均匀化逐渐显著(图3c~3d)。此时真应力-真应变曲线上出现了第2个拐点，意味着SIMT基本结束。随后主要是残余β相和α″马氏体发生塑性变形，局部大应变分布区域面积先增加后减小，再局部集中(图3e~3g)，这是由于应力随应变增加的增长速率变缓且逐步趋近于变形失稳所造成的。图4 (b)中应变硬化率曲线分为4个阶段：第1阶段(Stage Ⅰ)，随累积应变增加，应变硬化率迅速降低，对应于合金从弹性变形向塑性变形过渡[22]；第2阶段(Stage Ⅱ)，应变硬化率再次显著增加到一个极值点，对应于真应力-真应变曲线的第一屈服阶段；第3阶段(Stage Ⅲ)，应变硬化率从极大值点缓慢降低，且减小速率小于第一阶段；第4阶段(Stage Ⅳ)，对应于合金中残余β相和α″马氏体接续发生塑性变形的阶段，该阶段变形曲线较为平坦，应变硬化率基本维持在1.5 GPa左右。合金塑性变形过程中，其应变硬化率随应力变化的不同阶段均与合金塑性变形机制有关[23]。
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图3  DIC测量的拉伸变形过程应变分布及演化云图
Fig.3  Evolution of strain distribution resulting from the DIC 
[bookmark: _Ref171541673]measurement in the tension deformation
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图4  单轴拉伸变形真应力-真应变曲线及应变硬化率曲线
Fig.4   True stress-true strain curves (a) and  work hardening rate curves (b) of uniaxial tension deformation


3.1.2  应变速率对亚稳β相变形行为影响
图5和图6给出了DIC测量的不同应变速率应变分布及局部应变演化，从图5可以看到，随着载荷不断增加，变形试样表面会出现一个应变极大值区域，往往此
处易发生大变形断裂（图6），低应变速率下局部区域的应变分布相对均匀且断裂前会出现明显的颈缩现象。图7给出了不同应变速率拉伸变形的工程应力-应变曲线以及抗拉强度与延伸率之间的关系。从图7a可以看出，随着拉伸应变速率降低，变形试样抗拉强度和均匀延伸率均有所增加，表明合金在拉伸变形过程表现出了负应变速率敏感性效应，即在低应变速率下变形时可以有效地提升其强韧性。
从图7a还可以看出，无论变形速率高或低，工程应力-应变曲线上均表现出了双屈服现象或应力平台，第一个屈服点意味着SIMT的触发[21]，随着变形继续进行，第二个屈服点出现，意味着SIMT基本结束。从图7b可以观察到，当应变速率从=10-2 s-1减小到=10-5 s-1时，合金屈服强度逐渐减小，抗拉强度和均匀延伸率均增大，=10-5 s-1时，抗拉强度和延伸率分别高达~847 MPa和~37%。
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图5  DIC测量的不同应变速率拉伸应变分布及演化图
Fig.5  Evolution of strain distribution resulting from the DIC measurement by different strain rates in the tension deformation: (a) =10-2 s-1, (b)  =10-3s-1, and (c)  =10-4s-1
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图6  DIC测量的不同应变速率变形至断裂时应变分布
Fig.6  Strain distribution resulting from the DIC measurement after fracture by different strain rates
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图7  不同应变速率拉伸变形工程应力-工程应变曲线；抗拉强度和均匀延伸率关系曲线
Fig.7  Engineering stress-strain by uniaxial tension deformation with different strain rates: (a) engineering stress-strain curves; (b) ultimate tension strength (UTS) and uniform elongation

图8给出了合金不同应变速率变形真应力-真应变曲线和应变硬化率()曲线。从图8(a)可以看出，应变速率从=10-2s-1减小到=10-5s-1时，合金屈服强度、抗拉强度和均匀延伸率均呈现出规律性变化，并且变化趋势基本一致，即变形初始阶段真应力-真应变呈线性关系，合金处于弹性变形阶段。随累积应变增加，该合金发生了塑性变形，且应力增长速度变缓，应力与应变之间不再呈线性关系，应力-应变曲线上出现了双屈服现象或应力平台。说明施加的拉伸应力激活了SIMT，在应力-应变曲线上就出现了第一个屈服点，代表了相变塑性。随着变形继续进行，SIMT持续演变且生成多种α″马氏体变体[21]，随后就会出现第二个屈服点，说明此时主要变形机制则由SIMT为主转变成了残余β基体和α″马氏体的位错滑移。
图8a可以看出，应变硬化率曲线分为5个演化阶段：第1阶段（Stage Ⅰ），随真应变增加，应变硬化率迅速降低到极小值，对应于从弹性变形向塑性变形转变[22]；第2阶段（Stage Ⅱ），应变硬化率又显著增加到最大值，对应于真应力-真应变曲线的第一屈服阶段；第3阶段（Stage Ⅲ），应变硬化率从最大值缓慢降低，且降低速率小于第一阶段，说明主要变形机制发生了转变[23]；第4阶段（Stage Ⅳ），主要对应于残余β相和α″马氏体的塑性变形，该阶段在图示曲线中较为平坦，应变硬化率基本保持在一个恒定值；第5阶段（Stage Ⅴ），应变硬化率显著降低并最终接近于零，说明变形试样发生了断裂。从图8b还可以看出，不同应变速率下试样的应变硬化率曲线随真应变的演变趋势基本一致，但应变速率对应变硬化率却产生了不同程度的影响，表明可以利用应变速率来调控合金的变形硬化机制。
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图8  不同应变速率拉伸变形真应力-真应变曲线；应变硬化率曲线
Fig.8  Uniaxial tension deformation with different strain rates: (a) true stress-true strain curves; and (b) strain hardening rate curves

3.2  微观组织演化
[bookmark: _Toc120685682]3.2.1  相变诱导微观组织演化
图9和表2给出了变形后相形貌、分布及相含量和晶界组成等。当ε=6%时，β基体上α″马氏体含量约占15.6%，如图9a所示，说明该合金发生了SIMT[24]，α″马氏体通常在β基体晶界处萌生并长大，此时α″马氏体主要为长条状。当ε=11%时，α″马氏体含量显著增加到约61.8%，其形貌特征除了长条状结构外，还包括由α″/α″马氏体相交形成的块状结构(图9b)。从图9d局部放大图还可以观察到，大量α″变体产生了择优取向，还出现了α″马氏体板条状结构。当应变达到21.5%时，α″马氏体体积分数高达98.9%，几乎全部β基体中都会生成成片的α″马氏体族群，说明此后变形中α″马氏体的塑性变形将起到主导作用，如图9c所示。以上分析表明：单轴拉伸过程中α″马氏体的形成具有两个显著特征：一是在拉伸应力作用下，亚稳β基体转变成了α″马氏体，并使得大尺寸β晶粒被细化的小尺寸α″马氏体分割；二是应力诱导的α″马氏体在拉伸应力作用下发生了塑性变形，使得α″马氏体又被分解成了更为细小的晶粒，从而引起连续的晶粒细化。
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图9  单轴拉伸变形相形貌及相分布
Fig.9  Phase morphology and distribution by EBSD during uniaxial tension deformation: (a) ε=6%, (b) ε=11%, (c) ε=21.5%, and (d) the magnification map of Fig.9b

[bookmark: _Hlk114084004]图10给出了合金的IPF图、晶粒尺寸直方图和取向差角度分布图，图中不同颜色代表了不同取向的晶体[25]。从图10a可以看出，当ε=6%时，β晶粒晶界处会形成不同取向的长条状α″马氏体，由于受到β基体的取向影响致使每个β晶粒中产生的α″马氏体体积分数、形貌和取向各异，而在施加的拉伸应力作用下也会引起α″马氏体的特殊择优取向。与初始等轴单一β相相比(图1)，SIMT致使β晶粒显著细化，当ε=6%时平均晶粒尺寸为（10±13.21）μm，该应变下也生成了大量LAGBs，说明该合金低应变下更有利于LAGBs的形成，由此可以推断变形过程中位错滑移引起的亚结构，以及亚结构的演化引发的晶粒细化的过程，如图10中灰线和表2中所示。随累积应变增加，从图10b可以看到，α″马氏体体积分数、形貌及取向更加多样化，平均晶粒尺寸明显减小到（6.25±5.05）μm，α″马氏体形貌主要呈长条状、块状或板条状。说明SIMT会导致晶粒尺寸显著细化，且发生重新取向，并最终形成了由β相和α″马氏体族群组成的异质结构。随着累积塑性应变持续增大，尺寸较大的α″马氏体中会嵌入一些细小α″马氏体和较薄针状α″组织，初始粗大晶粒被进一步细化，平均晶粒尺寸为（6.1±6.15）μm，如图10c所示。说明拉伸变形累积应变对α″马氏体形态和分布有重要影响。从图10取向差角度分布图可以看到，α″马氏体取向差角度会出现一些峰值，分别在60°、85°和95°，与文献[26]总结的<001>、<100>和<011>轴典型孪晶相对应，具体信息见表3所示，表明单轴拉伸过程中DIMT被激活。这是因为随着应变增加，α″变体的聚结过程被马氏体变体交互晶界处钉扎的位错所阻碍，最终以形成马氏体孪晶的形式在每个α″变体内部进行变形[27]。
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图10  合金的IPF图、晶粒尺寸分布图和取向差角度分布图
Fig.10  IPF images and misorientation angle distribution by uniaxial tension deformation: (a) ε=6%; (b) ε=11%; (c) ε=21.5%
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表2 单轴拉伸不同应变下相及晶界组成
Table 2  Volume fractions of phase and grain boundaries at different applied strain by uniaxial tension deformation
	Accumulative strain/%
	ε=6
	ε=11
	ε=21.5

	Phase composition/%
	β phase
	84.4±0.1
	38.2±0.2
	1.1±0.1

	
	α″ phase
	15.6±0.2
	61.8±0.1
	98.9±0.4

	Grain boundaries composition/%
	LAGBs
	80.2±0.2
	38.6±0.2
	31.5±0.1

	
	HAGBs
	19.8±0.1
	61.4±0.3
	68.5±0.2



表3 不同孪晶类型的取向差角度和旋转轴
Table 3 Summary of twin types of misorientation angle and rotation axis
	Twinning types
	Misorientation angle
	Rotation axis

	{111}α″ Type Ⅰ twins
	96°
	[011]α″

	{211}α″ Type Ⅱ twins
	84°
	[011]α″

	{011}α″ Compound twins
	87°
	[100]α″

	{130}<30>α″ Deformation twins
	57°
	[001]α″
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图11和表4给出了不同类型孪晶界演化图和各种类型孪晶界的体积分数。可以观察到，DIMT形核位置主要在α″马氏体族群晶界处，此后连续长大并穿过板条状或长条状α″马氏体或在晶粒内部终止，最终生成具有不同取向的多种α″变体[28]。该合金在变形过程会形成不同体积分数的{111}α″Ⅰ型、{211}α″Ⅱ型、{011}α″组合和{130}<30>α″变形孪晶。当ε=6%时，主要形成{130}<30>α″变形孪晶，当ε=11%和ε=21.5%时，依然是{130}<310>α″变形孪晶含量占据主导地位。表明随应变增加生成相对高含量的{211}α″Ⅱ型孪晶，{011}α″组合孪晶在高应变下含量相对较高，而{111}α″Ⅰ型孪晶界含量始终几乎为零，且{130}<30>α″变形孪晶在中间应变时相对含量最高，说明不同类型孪晶含量对累积应变大小的依赖关系，与不同累积应变引发的α″马氏体择优取向相关。因此，有必要分析SIMT引起β基体与α″马氏体间特殊取向关系（special orientation relationships, SORs）。
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图11  拉伸变形孪晶界分布EBSD图 
[bookmark: _Ref171543078]Fig.11  Twin boundaries distribution by uniaxial tension deformation: (a) ε=6%, (b) ε=11%, (c) ε=21.5%, and (d) the magnification map of ε=11%

表4  单轴拉伸变形孪晶界类型及构成
Table 4  Summary of twin types and proportions after uniaxial tension deformation
	Twinning types
	Accumulative strain/%

	
	ε=6%
	ε=11%
	ε=21.5%

	{111}α″ Ⅰ Type 
	0.00±0.03
	0.24±0.01
	0.62±0.04

	{211}α″ Ⅱ Type
	1.61±0.10
	4.22±0.22
	2.16±0.20

	{011}α″ Compound
	0.00±0.01
	0.37±0.05
	1.99±0.10

	{130}<30>α″ Deformation
	47.70±0.14
	48.40±0.23
	36.90±0.12


[bookmark: _Toc120685683]

3.2.2 拉伸应变对马氏体取向影响
研究表明[14]，亚稳β-Ti合金中β基体与α″马氏体间存在特殊的取向关系(SORs)，即<100>β//<100>α″，<110>β//<010>α″，<110>β//<001>α″。因此，从图10a~10c中提取包含α″马氏体典型形貌特征的β晶粒进行分析，如图12至图14所示。从图12可以观察到，当ε=6%时，所有β晶粒中α″马氏体几乎均呈现出了长条状形貌，β基体与α″马氏体间只存在一种SORs。这是由于低累积应变下不同取向β基体中只有少量α″马氏体产生，且首先在β基体晶界处萌生并长大，与β基体形成特定取向关系。当ε=11%时，β基体与α″变体间均存在4种SORs(图13a~13d)，这是由于随着累积应变增加，α″马氏体体积分数显著增加，β晶粒中α″变体种类明显增多，且其生长方向更加多样化。因为大累积塑性应变为α″变体提供了足够多的激活能，使得单个β晶粒就可以形成多种α″变体。
图14给出了ε=21.5%时β基体与α″变体间的取向关系图。从图14a、14b和14d可以看出，β基体与α″变体间存在4种SORs，图14c中β基体与α″变体间存在五种SORs。表明随累积应变增加，α″马氏体含量的显著增加使得β晶粒内α″变体种类显著增加，β基体与α″变体间依然遵从着特殊的取向关系。这是由于高累积应变下继续塑性变形时可以产生大的晶格应变，为保持变形协调性高含量α″马氏体共用的晶面或晶向旋转促进α″变体间相互转变[27]而产生遵从于特殊取向关系的择优取向，所以晶格应变是SIMT变体选择过程的决定性因素。
综合以上结果可知，α″变体总是优先在β基体或α″马氏体晶界处形核并沿单一方向长大，而形核位置的改变就会导致α″变体在单个β晶粒中的相交，即产生α″/α″块状结构。以上分析表明，施加拉伸应力作用合金中会产生SIMT，而α″马氏体取向也发生了明显变化，通常会连续生成晶界或相界和引入许多缺陷以协调异质结构的相容性，比如位错等[29]。而几何必须位错（geometrically necessary dislocations，GNDs）往往可以满足相邻晶粒和相邻晶界间的相容性需求，以填充或消除空洞和可能形成的重叠等[29]。因此，准确评估变形过程中的GNDs有助于更好地理解β基体与α″变体间取向关系的演化。
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图12  ε=6%时β基体和α″马氏体间SORs，包含典型形貌α″马氏体晶粒
Fig.12  SORs of β matrix and α″ martensite variants by uniaxial tension deformation at ε=6% (a–d) the grains with representative morphology of α″ martensite
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图13  ε=11%时β基体和α″马氏体间SORs，包含典型形貌α″马氏体晶粒
Fig.13  SORs of β matrix and α″ martensite variants by uniaxial tension deformation at ε=11% (a–d) the grains with representative morphology of α″ martensite

[image: ]
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图14 ε=21.5%时β基体和α″马氏体间SORs包含典型形貌α″马氏体晶粒
Fig.14  SORs of β matrix and α″ martensite variants by uniaxial tension deformation at ε=21.5%(a–d) the grains with representative morphology of α″ martensite

[bookmark: _Toc120685684]3.2.3  位错密度随应变演化规律
内核平均取向差（kernel average misorientation，KAM）图能够用于表征材料塑性变形后晶格畸变[30]的有效变形参数，而亚稳β-Ti合金在变形过程中由于SIMT的影响，通常会造成相邻晶粒间局部取向差较大。图15给出了变形时β基体及α″马氏体的KAM分布图。当ε=6%时，KAM平均值为0.86，自β/α″晶界到α″马氏体内部存在明显的梯度取向差。随着变形进行，当应变增加到ε=11%时，KAM平均值增大到0.93，但取向差最大值却变化不大。塑性变形继续进行，当应变增加到ε=21.5%时，KAM平均值增大到0.98，而KAM均值以下相对含量下降。上述分析表明，随着变形进行，KAM分布规律变化不大，只是KAM平均值增大，平均值以下的含量相对降低。从图15c还可以看到β/α″界面到α″马氏体内部存在较大的梯度取向差，即α″马氏体内部存在最明显的梯度取向差。值得注意的是，随着α″马氏体含量增加使得合金中残余β基体被大量α″马氏体所包围，由于α″马氏体的形貌各异和无规则分布使得微观组织中出现了α″马氏体堆积族群(图9)，因而产生了不均匀分布的梯度取向差和更多的梯度取向差(图15)。有研究表明[31]，KAM演化可以真实地反映塑性变形过程中GNDs的分布。为此，图16给出了变形过程GNDs演化图。当ε=6%时，GNDs分布不均匀(图16a)，存在最高位错密度聚集区域，其平均值为1.06×1014/m2，且β基体中GNDs要明显高于α″马氏体。当ε=11%时，由于α″马氏体含量增加，高位错密度聚集区域逐渐扩大，GNDs平均值也增加，达到了1.17×1014/m2。这是由于随累积应变增加，α″马氏体产生了更高晶格畸变[30]。当ε=21.5%，高GNDs区域继续扩大，GNDs平均值持续增加到1.28×1014/m2，如图16c所示。在较大累积应变下，极高GNDs累积区域会逐渐消失，表明塑性应变累积使得变形区域内的GNDs整体增加且趋于均匀化，从而产生了高的应变硬化行为。
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图15  拉伸变形KAM分布图
Fig.15  KAM distribution maps by tension deformation: (a) ε=6%, (b) ε=11%, and (c) ε=20%
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图16 拉伸变形GNDs分布图
Fig. 16 GNDs distribution maps by uniaxial tension deformation: (a) ε=6%, (b) ε=11%, and (c) ε=21.5%

图17给出了ε=11%时含α″马氏体典型形貌晶粒的GNDs分布图，选定的典型形貌包括：块状、板条状和长条状等。从图17可以看到，整个晶粒的GNDs分布不均匀，在β基体和α″马氏体中均会产生高GNDs，且自β/α″晶界到α″晶粒内部呈梯度分布，在β/α″交界处GNDs最高。此外，α″马氏体尺寸越小，其内部产生的梯度取向差幅度就越大，表明尺寸越小的α″马氏体局部塑性变形越剧烈。同时，部分β基体中也存在高GNDs，表明此时β基体也发生了局部剧烈塑性变形。这主要归因于α″马氏体主要在母相晶界和各种晶体缺陷(如位错等)处形核和扩展以产生高应变能，而又在界面处引入位错以增加界面能或位错运动促进塑性变形以释放应变，并降低弹性应变能造成的。因此，可以认为SIMT形成与位错密度累积可以相互促进[32]，即位错为α″马氏体提供形核位置以消除某些缺陷和降低形核能，而α″马氏体引发的相邻晶界、相界或孪晶界又为GNDs提供了聚集和形核点。
×1014/m2
β phase
 α″phase
0
5

图17  ε=11%时典型晶粒中α″马氏体分布及其对应GNDs
Fig.17  Distribution of α″ martensite and corresponding GNDs in different grains at ε=11%

3.3  断口形貌分析
图18至图21给出了不同应变速率变形的断口形貌，从图中可观察到，低倍拉伸断口形貌主要呈放射状条纹特征，且放射状条纹的收敛处为裂纹源。当=10-5 s-1时，低倍断口中含有较长且较多的微裂纹，高倍断口中可以看到大量的韧窝分布，韧窝尺寸较大且窝坑较深，同时还包含有微裂纹和二次微裂纹，呈现出穿晶韧窝断裂。从图19可以观察到，断口中仍以密集韧窝堆积为主，而韧窝尺寸和深度均变小。随着应变速率增加，拉伸变形断裂面中仍有大量韧窝堆积，韧窝深度明显变浅，且韧窝尺寸也略微减小。同时还可以看到微孔洞的尺寸变大(图20 a)。当应变速率继续增加至=10-2 s-1，图21断口形貌中仍可以看到密集的韧窝堆积和较长的微裂纹存在，韧窝尺寸继续变小且韧窝深度明显变浅，且有撕裂棱的形成。综上分析可知，拉伸变形断口形貌主要由韧性断裂和脆性断裂两种典型特征组成，且低应变速率变形时韧性断裂特征占优，而高应变速率变形时脆性断裂特征更明显。这是由于应变速率的降低使得SIMT和GNDs增加，致使晶粒尺寸显著细化，同时在细晶粒材料中缺陷尺寸较小，因而断裂所需的能量较高[33]。塑性变形过程材料在应力作用下产生了显微孔洞或α″马氏体在切应力作用下发生了破碎，经形核、长大、聚集，最后缺陷相互连接而导致断裂[33]。同时，位错运动易在晶界、孪晶界或相界面处受到阻碍而产生位错塞积区，导致微裂纹在此处形核。当微裂纹扩展遇到α″马氏体韧性相时，裂纹尖端钝化，使裂纹改变方向或分叉，从而松弛了能量，所以应力诱导马氏体转变的总效果是使得材料的韧性提高。另外，不同应变速率变形对晶界特征也有显著影响，沿晶断裂的裂纹优先在无序排列的高能晶界上形核、扩展，而低能晶界有很高的断裂阻力[33]。说明该合金变形及断裂机制与应变速率密切相关。
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图18  =10-5 s-1时断口形貌
[bookmark: _Hlk82359987]Fig.18  Fracture morphology by tension deformation at =10-5 s-1: (b) low-magniﬁcation of the fracture; (a, c, e) are the high magniﬁcation of Fig.18b; (d) and (f) are the further blowup of Fig.18a and Fig.18c
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图19  =10-4 s-1时断口形貌 
Fig.19  Fracture morphology by tension deformation at =10-4 s-1: (b) low-magniﬁcation of the fracture; (a, c, e) are the high magniﬁcation of Fig.19b; (d) and (f) are the further blowup of Fig.19a and Fig.19e
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图20  =10-3 s-1时断口形貌 
Fig.20  Fracture morphology by tension deformation at =10-3 s-1: (b) low-magniﬁcation of the fracture; (a, c, e) are the high magniﬁcation of Fig.20b; (d) and (f) are the further blowup of Fig.20a and Fig.20c
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图21  =10-2 s-1时断口形貌 
Fig.21  Fracture morphology by tension deformation at =10-2 s-1: (b) low-magniﬁcation of the fracture; (a, c, e) are the high magniﬁcation of Fig.21b; (d) and (f) are the further blowup of Fig.21a and Fig.21c

3  结  论
1）拉伸变形应变分布由近似于均匀分布向非均匀分布演变，其后局部大应变区域逐渐扩大，而后又逐步缩小，呈现出应变集中现象，最终在应变集中区域发生断裂，低应变速率变形的颈缩现象最明显。随施加应力增加，曲线上出现了明显的双屈服现象，这是SIMT激活及发展引起的。该合金还表现出了负应变速率敏感性效应，即低应变速率变形可以产生更高的应变硬化率。
2）随应变增加，SIMT形成速率加快致使α″马氏体含量显著增加，晶粒明显细化，这归因于SIMT和DIMT产生使得β基体及α″马氏体被分割成了更为细小的晶粒，从而表现出细晶强化机制。施加拉应力使得晶粒被明显拉长，α″马氏体形貌和取向持续发生改变，但β基体与α″马氏体间依然遵从存在的SORs。KAM和GNDs平均值显著增大，说明被激活SIMT含量增加有助于变形试样的位错
密度累积，更有利于多种塑性变形机制的耦合作用。
3）拉伸变形的断裂形式呈现为拉伸型断口，主要由韧窝型空洞聚合造成。由于低应变速率变形可以产生明显的颈缩现象，韧窝受力从单向受拉迅速向三向受拉发展，韧窝得到充分长大，所以韧性断裂特征占优，而高应变速率变形表现出明显的脆性断裂特征。这是因为低应变速率下变形更有利于SIMT和DIMT的激活，并能产生更高的GNDs。
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Investigation on the Heterogeneous Deformation Behavior and Strain Rate Sensitivity of the Metastable β-Ti-1023 Alloy

Wang Xueli1,2, Li Fuguo2, Jia Penglai1, Zhang Zhimin1, Wang Qiang1 
(1. School of Materials Science and Engineering, North University of China, Taiyuan 030051, China)
(2. State Key Laboratory of Solidification Processing, School of Materials Science and Engineering, Northwestern Polytechnical University, Xi’an 710072, China)
Abstract:  The digital image correlation (DIC) technology has been used to track promptly the strain distribution and local strain evolution under different strain rates in this paper, and the propagation behavior of strain distribution and its strain rate sensitivity have been investigated. And the electron backscatter diffraction (EBSD) has been selected to analyze the microstructure evolution, the distribution of stress induced α" martensite transformation (SIMT) and martensite twinning after deformation. Besides, the scanning electron microscope (SEM) has been adopted to observe the fracture morphology of the material. The following conclusions can be drawn: (1) The strain distribution evolved from an approximate uniform distribution to a non-uniform distribution, then showing a phenomenon of strain concentration, and ultimately occurring fracture in the strain concentration area, and the significant necking phenomenon has been displayed at the low strain rates. (2) A clear double yield phenomenon has been exhibited in the stress-strain curves with producing higher strain hardening rates at the low strain rates, it means that the materials show a negative strain rate sensitivity effect. (3) The content of α" martensite increased significantly, the grain size refined obviously, and the average values of KAM (Kernel average misorientation) and GNDs (Geometrically necessary dislocations) increased dramatically with the strain rate decreasing, it indicates that the SIMT increase can contribute to the accumulation of dislocation density in the deformed sample and be more conducive to the coupling effect of multiple plastic deformation mechanisms. (4) The fracture morphology mainly occur tensile fracture by the aggregation of ductile dimples and voids. The stress on the dimples rapidly develops from unidirectional tension to triaxial tension resulting in sufficient growth of the dimples during the deformation process. Therefore, the ductile fracture characteristics dominated in the low strain rates deformation with promoting the occurrence of this phenomenon.
Keywords: titanium alloy; microstructure evolution; deformation behavior; stress-induced martensitic transformation; fracture morphology
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