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摘要:在室温下对铸态高纯粗晶铝进行一道次高应变率动态等径角挤压(D-ECAP)变形,利用电子背散射衍射技术

(EBSD)研究挤压过程中所形成的孪晶。结果表明:利用D-ECAP能够在粗晶铝中同时制备出形变孪晶和退火孪晶,但
两者在形态、Kernel平均取向差(KAM)以及与相邻晶粒的取向差三个方面存在较大差异。D-ECAP高应变率和大剪切

变形使高层错能铝中形成了百微米级的形变孪晶,形变孪晶的形态为透镜状,后续变形使得孪晶界偏离∑360°<111>取
向关系且KAM值主要集中于0.6°~1.8°。高应变率剪切变形下形成的大量层错和复杂的位错组态以及高形变储存能

在变形温升的作用下促进了退火孪晶的形成。退火孪晶的形态较不规则,但孪晶界的取向关系更接近于∑360°<111>且

KAM值主要集中于0.2°~0.5°。
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Abstract:Anas-casthighpuritycoarse-grainedaluminum wasdeformedbydynamicequalchannel
angularpressing(D-ECAP)athighstrainrateforonepassatroomtemperature.Thetwinsformed
duringextrusionwerestudiedwithelectronbackscatterdiffraction.Theresultsshowthatdeformation
twinsandannealingtwinscanbesynthesizedsimultaneouslyinthecoarse-grainedaluminumviaD-
ECAP,whichcanbedifferentiatedbytheirmorphology,Kernelaveragemisorientation(KAM)and
themisorientationbetweenadjacentgrains.Duetothehighstrainrateandlargesheardeformationof
D-ECAP,deformationtwinswithsizeofseveralhundredmicronscanbeformedinaluminumwithhigh
stackingfaultenergy,andtheirshapesarelenticular.Thetwinboundariesdeviatefrom ∑360°<111>

orientationrelationshipasaresultofsubsequentdeformation,andtheKAMvaluesaremainlybetween
0.6°-1.8°.Thehighstrainratesheardeformationcontributestotheformationofabundantstacking
fault,intricatedislocationpatterns,andhighdeformationstoredenergy,andthustheensuing
temperaturerisefacilitatestheformationofannealingtwins.Themorphologyofannealingtwinsis
irregular,buttheorientationrelationshipofannealingtwinboundariesismorecloseto∑360°<111>

andtheKAMvaluesofannealingtwinsaremainlybetween0.2°-0.5°.
Keywords:highpuritycoarse-grainedaluminum;highstrainrate;equalchannelangularpressing;

deformationtwin;annealingtwin

  孪晶界(twinboundary,TB)作为一种特殊的大

角度晶界(highanglegrainboundary,HAGB),对材

料的强度、塑性、韧性以及导电性等有显著的影响[1-2]。
根据孪晶的形成方式,可将其分为形变孪晶、退火孪晶

以及生长孪晶,这三种孪晶形成的难易均和材料的层

错能相关。在Cu和Fe这类中低层错能金属中,通过

大塑性变形、电解沉积以及退火等工艺可形成孪晶[3]。
然而,在高层错能金属中,由于拖拽不全位错和先导不
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全位错的复合,使得层错恢复到正常的原子堆垛顺

序[4],孪晶的形成较难。
铝的层错能约为172mJ·m-2[5],是一种典型的

高层错能金属。Han等[6]通过等径通道挤压在单晶

铝中观察到少量原子级别厚度的形变孪晶和层错。对

于铝合金而言,其他元素的加入有效地降低了层错能,
在低应变率下就能够形成少量的形变孪晶[7]。但是高

纯铝仅在某些极限条件下,如裂纹尖端、低温以及高应

变率[8]下才能形成纳米尺寸的形变孪晶。Zhao等[9]

通过动态等径角挤压(dynamicequalchannelangular
pressing,D-ECAP),即同时实现高应变率和大剪切

变形(应变率约为106s-1,剪应变约为2),在单晶铝中

制备出了 尺 寸 达 到 百 微 米 级 别 的 形 变 孪 晶。Han
等[10]认为,当晶粒尺寸大于一定值时,形成孪晶的临

界剪切应力主要取决于层错能以及取向,但粗晶铝中

百微米级别形变孪晶的形成仍然较困难。
传统的ECAP变形工艺应变率较低,挤压过程中

温度变化不明显,如Yamaguchi等[11]发现当挤压速率

从0.18mm·s-1提高至18mm·s-1时,高纯铝试样

内部的温度由11℃上升至40℃。Kapoor等[12]发现

在高应变率(3×103s-1)绝热变形下,6061铝合金中

的变形功完全转化为热时,内部温度上升幅度达到

70℃。而D-ECAP挤压的速率能够达到数百米每秒,
应变率可达到106s-1[9],温度上升幅度理论上更大,使
得材料塑性变形能力提高且能够开启不同类型的滑移

系[13]。此外,温度还会促使材料在塑性变形过程中发

生动态再结晶。纯铜在大塑性变形过程中,内部的温

升会导致动态再结晶,从而产生退火孪晶[14]。粗晶铝

在D-ECAP挤压过程中能否形成退火孪晶,以及高应

变率大剪切变形如何影响退火孪晶的形成,至今鲜有

报道。
本研究采用D-ECAP高应变率和大剪切变形的

优点,在高纯粗晶铝中同时制备出了形变孪晶以及退

火孪晶,利用EBSD表征手段对比了两种孪晶之间的

差异,分析了D-ECAP过程中形变孪晶和退火孪晶产

生的可能方式。

1 实验材料与方法

实验材料为高纯铝(99.999%,质量分数)铸锭,晶
粒尺寸在1mm左右,将铸锭按照D-ECAP模具尺寸

切割成10mm×10mm×30mm的块状试样。为了

减小样品在挤压过程中与内壁的摩擦力,在试样表面

涂抹一层 MoS2 后放入外角ψ为37°、内角Φ 为90°的

D-ECAP模具中挤压一道次,其等效应变约为1。图1

为D-ECAP实验装置示意图,在炮筒中,压缩氦气瞬

间从左侧释放推动铝弹托向右运动。为降低铝弹托与

压杆撞击过程中的能量损失,在其前端粘一个厚度为

4mm的不锈钢飞片。当铝弹托携带不锈钢飞片向右

飞行至激光遮断测速系统时,系统测得弹托的飞行速

率约为235m·s-1,应变率约在105~106s-1之间。
当飞片撞击到预先放置在D-ECAP模具中的压杆时,
动能传递给压杆,从而推动高纯铝试样完成瞬时的等

径角挤压。如图1所示,试样插入方向用ID表示,挤
出方向用ED表示,垂直于纸面向外用TD表示。限

于D-ECAP实验装置的结构,无法测试挤压过程中试

样具体的温度变化。

1-gunbarrel;2-O-ring;3-aluminumsabot;4-flyerplate;

5-opticalbeamblocksystem;6-drivingrod;7-sample;

8-D-ECAPdie;9-targetchamber
图1 D-ECAP实验装置示意图

Fig.1 SchematicdiagramofD-ECAPexperimentaldevice

为减轻挤压过程中摩擦力、不同位置变形速率以

及受力状态的影响,本实验仅取D-ECAP挤压后高纯

铝试样中心厚度处ID-ED面心部6mm×10mm的矩

形区域进行EBSD表征。依次将挤压后试样经400#,

800#,1200#,1600# 和2000# 砂纸打磨,SiO2 悬浊液

机械抛光和电解抛光(电解抛光消除制样过程中引入

的残余应力和微小划痕)。电解抛光液由90mL无水

乙醇,5mL高氯酸和5mL去离子水组成。将经过电

解抛光后的试样放入无水乙醇中进行超声清洗后,再
放入配置了牛津EBSD探头的FEIQuanta250扫描

电子显微镜中进行 EBSD 表征,表征结果用 HKL
Channel5软件分析,原始标定率在90%以上。将取

向差大于15°的晶界定义为大角度晶界,形变孪晶界

的标定采用Brandon准则[15],即偏离60°<111>8.6°以
内的为∑3孪晶界。

2 实验结果

2.1 形变孪晶

图2给出了经过D-ECAP挤压一道次后高纯铝

中形变孪晶的EBSD表征结果,可以看出原始铸锭晶
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粒的晶界得到了保留,从下端晶界处产生了一簇取向

相近的透镜状晶粒。图2(a)中的插图为矩形方框内

所对应的{111}极图,可以看出绿色与紫色晶粒满足孪

晶关系。孪晶的片层厚度、长 轴 尺 寸 分 别 在15~
230μm和50~850μm之间变化。这是因为D-ECAP
变形不均匀,不同位置受到的剪切力不同而造成的,类
似Lou等[16]发现镁合金中形变孪晶的片层厚度随着

应变量的增加而减小。图2(b)为该区域Kernel平均

取向差(Kernelaveragemisorientation,KAM)分布

图。KAM通过计算晶粒内部相邻的扫描点之间的平

均取向差,从而定性反映塑性变形的程度,KAM 值越

大的地方其塑性变形程度越高,而对于缺陷密度较低

的再结晶晶粒而言,其KAM值往往较低[17]。图2(b)
表明整个区域经历了较大的塑性变形,但 孪 晶 的

KAM值大于周围基体,即孪晶相对于基体发生了更大

的塑性变形。值得注意的是,基体接近孪晶尖端处的

KAM值大于周围,这可能是孪晶界作为位错源在变形

过程中不断产生位错射向基体,使得靠近孪晶尖端处的

应变更大[9]。图2(a)中划线处的取向差变化如图2(c)
所示,可以看出孪晶界两端的取向差接近于60°,部分孪

晶界会偏离60°约5°左右,表明孪晶形成后经历了较大

的塑性变形,使得孪晶偏离了标准的孪晶取向[9]。

图2 D-ECAP变形后高纯铝中形变孪晶EBSD表征结果

(a)取向成像图;(b)图(a)对应的KAM图;(c)孪晶界取向差图

Fig.2 EBSDresultsofdeformationtwinsinhighpurityaluminumprocessedbyD-ECAP
(a)inversepolefiguremap;(b)correspondingKAMmapoffig.(a);(c)twinboundariesmisorientationprofile

2.2 退火孪晶

粗晶铝经过D-ECAP挤压一道次后,退火孪晶微

观结构的EBSD结果如图3所示。由图3(a)中的插

图{111}极图可知,紫色与浅绿色部分互为孪晶关系,
退火孪晶界较为平直,这与图2(a)中透镜状的孪晶不

同。由图3(b)可知,整个区域由KAM 值较高的变形

部分和 KAM 值较低的再结晶部分构成,变形部分

KAM值较分散表明D-ECAP变形不均匀,再结晶部

分KAM值很低,这与相关文献利用 KAM 值判断再

结晶晶粒的结论是一致的[18]。由此可知,图3中孪晶

界两端的晶粒均为再结晶晶粒,与图2(c)中形变孪晶

存在较大区别。此外,图3(b)中的孪晶界(红线)是以

偏离∑360°<111>2°以内标定,这也符合退火孪晶的

特点。类似的情况在D-ECAP变形后高纯铝中退火

孪晶EBSD表征结果(图4)中也存在。图4(a)中的插

图为中部区域对应的{111}极图,该区域存在两种孪晶

图3 D-ECAP变形后高纯铝中退火孪晶微观结构的EBSD表征结果

(a)取向成像图;(b)图(a)对应的KAM图

Fig.3 EBSDresultsofmicrostructureofannealingtwinsinhighpurityaluminumprocessedbyD-ECAP
(a)inversepolefiguremap;(b)correspondingKAMmapoffig.(a)
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图4 D-ECAP变形后高纯铝中退火孪晶EBSD表征结果

(a)取向成像图;(b)孪晶界取向差图;(c)图(a)对应的KAM图;(d)菊池带衬度分布图

Fig.4 EBSDresultsofannealingtwinsinhighpurityaluminumprocessedbyD-ECAP
(a)inversepolefiguremap;(b)twinboundariesmisorientationprofile;

(c)correspondingKAMmapoffig.(a);(d)Kikuchibandcontrastmap

关系的退火孪晶,即黄色与浅绿色部分互为孪晶关系,
浅绿色与箭头所指的青色晶粒互为孪晶关系。结合图

4(d)可知,退火孪晶界形态较为不规则(红线表示孪晶

界),这是由于不均匀变形导致局部储存能存在差异,
退火孪晶在后续的长大过程中朝着储存能高的地方生

长[19]。图4(a)划线处的孪晶界取向差如图4(b)所
示,退火孪晶界的取向差等于60°。图4(c)表明整个

区域基本上发生了再结晶,其KAM值接近于0°。

3 分析讨论

多晶铝中当晶粒尺寸小于15nm时,位错形成的

临界应力高于形变孪晶,因此形变孪晶容易形成[20]。
当晶粒尺寸逐渐增大时,形变孪晶形成的临界剪切应

力大于位错滑移,变形以位错滑移的方式进行,此时多

晶铝中的形变孪晶较难形成[10]。但D-ECAP是一种

结合高应变率和大剪切变形的加载方式,其局部剪切

应力能够达到1.5GPa,大于粗晶铝中孪晶形成所需

的临界剪切应力(≈1GPa)[9-10],并且高应变率变形条

件下,位错的缠结会抑制位错进一步的运动[21],且大

的剪切变形在极短的时间内完成。在这种情况下,高
应变率下的大剪切变形需要额外的变形机制去协调变

形,导致高层错能金属铝中出现形变孪晶。因此,当粗

晶铝经过D-ECAP转角处时,某些取向的晶粒受到的

剪切应力大于孪晶形成所需的临界剪切应力。大剪切

力将推动相邻的{111}面不断释放Shockley不全位错

从而形成形变孪晶[22]。
研究发现铝在静态再结晶过程中仅形成很少的

∑360°<111>晶 界[23],而 本 研 究 发 现,粗 晶 铝 在

D-ECAP挤 压 过 程 中 就 产 生 了 较 多 的 退 火 孪 晶。

Cahoon等[24]发现每单位长度的退火孪晶密度(ρ)与
残余应变(s)、层错能(γ)、晶界能(δ)以及晶粒尺寸(d)
相关,并遵循以下关系:

ρ= C
γ
4δ
d
(1+As2)  ln d

d0  (1)

式中:C和A 是常数;d0 是孪晶形核的临界晶粒尺寸,
低于此尺寸,退火孪晶将无法形成,且Al的层错能较

高,根据式(1)可知退火孪晶很难形成。但在D-ECAP
高应变率、大剪切变形过程中铝中的退火孪晶相对容

易形成。高应变率变形产生的位错分布更均匀且形成

的位错胞较小,位错被困在位错胞内,阻碍了位错重排

及动态回复过程,因此变形基体中的位 错 密 度 较

高[21],引起铝在D-ECAP变形过程中的储存能更高,
即残余应变s更大;而且储存能越高,孪晶形核的临界

晶粒尺寸d0 越小[25]。结合式(1)可知,高应变率促进

了铝中退火孪晶的形成。关于大剪切变形的作用,

29
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Field等[26]发现,相同应变量下,经过剪切变形的纯铜

退火后能产生更多的退火孪晶,这是因为残余剪切变

形能促进Shockley不全位错的产生,从而促进退火孪

晶的形成。
退火孪晶形成机制表明,退火孪晶的密度随着晶

界迁移速率的增加而增加[27]。在D-ECAP挤压过程

中,晶界迁移速率加快主要有以下原因:第一,粗晶铝

经过高应变率剪切变形产生了更高的储存能,使得再

结晶晶粒与变形基体之间的能量梯度增加;第二,由于

孪晶形成的临界晶粒尺寸d0 减小,使得晶界的曲率增

加;第三,动态挤压过程中,温度上升幅度较大。上述

原因使得晶界迁移速率提高[25,28],从而增加{111}界
面上出现层错的概率,促进退火孪晶的形成。此外,本
实验形变孪晶的形成可能是因为D-ECAP变形过程

中形成大量层错[9],层错有助于退火孪晶的形成。
粗晶铝中透镜状形变孪晶形成后,孪晶界与位错

相互作用将会导致孪晶面取向的改变[29]。协调变形

使得孪晶与基体之间相互旋转,致使孪晶与基体的取

向差可能偏离∑360°<111>±8.6°。此外,由于形变孪

晶的施密特因子大于基体,后续塑性变形程度更高。
图5统计了图2~4中的KAM值,形变孪晶与退火孪

晶的KAM值分布存在较大区别,整体上形变孪晶的

不均匀塑性变形程度较高且 KAM 值主要集中于

0.6°~1.8°,退火孪晶的 KAM 值分布主要集中于

0.2°~0.5°。图3中由再结晶晶粒与变形基体两部分

构成,其KAM柱状图出现了两个峰,归因于D-ECAP
挤压时间短,动态再结晶不充分。粗晶铝中退火孪晶

的形成消耗了形变储存能,因此KAM 值较低且孪晶

界两侧的取向差更接近于60°,但退火孪晶的长大过

程受到储存能和曲率等因素的影响,孪晶沿着不同方

向的长大速率不同[19],故存在不规则形态的退火孪晶

界(见图4)。但D-ECAP实际上包含了剪切、拉伸和

压缩三种变形方式,本研究在表征区域的不同位置都

发现了形变/退火孪晶的存在,故起始材料结构的不均

匀性也许对孪晶在高应变率大剪切变形下的形成影响

更大。此外,不同位置的应变率和受力状态也存在较

大差异。因此,材料内部的变形以及再结晶行为更加

复杂,需要更多的实验数据来阐明其机理。

图5 图2~4中KAM柱状统计图

Fig.5 CorrespondinghistogramsofKAMvalueinfig.2-4

4 结论

(1)利用D-ECAP加载手段在高纯粗晶铝中同时

制备出形变孪晶和退火孪晶。
(2)D-ECAP高应变率和大剪切变形使高层错能

铝中形成了百微米级的形变孪晶,其形态为透镜状,孪
晶形成后由于发生了二次变形,使得孪 晶 界 偏 离

∑360°<111>且整体KAM值集中于0.6°~1.8°。
(3)高应变率剪切变形下形成的大量层错和复杂的

位错组态以及高储存能在变形温升作用下促进了退火

孪晶的形成。孪晶形态较为不规则,孪晶界两侧更接近

∑360°<111>且其KAM值主要集中于0.2°~0.5°。
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