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Mg的{101̄2}形变孪晶机制*
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摘 要 Mg在室温下的强度和塑性较差, 其根源之一在于Mg的{101̄2}形变孪晶在极低的应力下即可形核和扩展, 而且

研究表明目前应用于镁合金的时效强化法通常无法显著抑制{101̄2}形变孪晶. 尽管对Mg及其合金的力学性能至关重

要, 迄今为止, 对{101̄2}形变孪晶的形核和扩展的机制仍存在很大争议. 本文首先回顾了有关形变孪晶的定义以及

{101̄2}孪晶机制的研究历史, 然后着重介绍了最新的基于原位TEM的研究结果: 即Mg的{101̄2}形变孪晶迥异于孪晶的

经典定义, 它事实上是一种新的室温变形机制, 即塑性的产生可以通过局部的晶胞重构来完成, 而不需要孪晶位错的参

与; 由晶胞重构机制所产生的界面为{0002}/{101̄0}界面(BP界面), 而且该界面在三维空间呈现梯田状的不规则形貌. 晶

胞重构机制迥异于基于位错的孪晶变形机制, 因此基于对该机制进行抑制的设计思路可能是开发未来高强韧镁合金的

关键.
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ABSTRACT The {101̄2} deformation twinning with extremely low activation stress is considered to be one of

main reasons for the low strength of magnesium and its alloys at room temperature. In addition, it was found that

those generally adopted age-strengthening methods are less effective for magnesium alloys in which postmortem in-

vestigation found that {101̄2} deformation twinning is still profuse. The formation and propagation mechanism of

{101̄2} deformation twinning, which are of great importance for designing high strength magnesium alloy, remains

elusive or under fervent debate. This paper reviewed the classical definition of deformation twinning, the existing

twinning mechanisms, and the recent achievements through in-situ TEM studies on {101̄2} deformation twinning.

It was found that the {101̄2} deformation twinning observed in magnesium are distinct from the classical definition

on twinning. It is indeed a brand new room temperature deformation mechanism that can be carried out through

unit- cell- reconstruction, without involving twinning dislocations. In addition, the boundaries generated through

unit-cell-reconstruction are composed of {0002}/{101̄0} interfaces (BP interfaces) and exhibit a terrace-like mor-

phology in 3D space. The unit- cell- reconstruction is essentially different from the traditional dislocation- based

twinning mechanism. As a consequence, to develop an effective strengthening strategy based on the nature of this
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new deformation mechanism would be the key for designing high strength magnesium alloy.

KEY WORDS Mg, deformation twinning, basal/prismatic interface, strength, alloy design

Mg 在室温塑性变形过程中容易形成大量的

{101̄2}形变孪晶[1~3], 导致了Mg的屈服强度低[1,4], 各

向异性加剧[5~7], 还会导致局部的应力集中[8~11]. 因此,

对{101̄2}形变孪晶的调控是镁合金强韧化设计中

需要重点考虑的问题[12]. 根据传统的形变孪晶理论,

形变孪晶是由孪晶位错沿着孪晶方向在孪晶面上

逐层滑移形成的[13,14]. 据此推测, {101̄2}形变孪晶的本

质仍属于位错滑移, 与面心立方晶体中的{111}孪晶

的情况类似. 基于这样的认识, 若要抑制{101̄2}形变

孪晶, 一个最直接的方法就是在Mg基体中生成沉淀

相, 使孪晶位错像普通位错一样被析出相阻碍[15~19], 从

而使得合金的强度提高, 即沉淀相强化. 人们仿照铝

合金中的时效强化方法对镁合金采取了类似的措

施, 众多成分各异的镁合金被研发出来, 诸如Mg-Al

基、Mg-Zn基、Mg-Zn-Al基、Mg-Ca基、Mg-Sn基、

Mg-Nd基、Mg-Ce基、Mg-Gd基和Mg-Y基等, 这些

镁合金中都含有大量的形状、尺寸和分布情况各异

的析出相[20]. 然而, {101̄2}形变孪晶均没有因为析出

相的存在而得到有效的控制, 相应的镁合金的强度也

没有得到期望中的大幅提升, 例如AZ31镁合金[21~28]、

AZ61镁合金[29]、AZ91镁合金[30]和Z5合金[30,31]等. 这

从一个侧面反映出{101̄2}形变孪晶在本质上很可

能与传统上所理解的位错滑移有所不同. 因此, 充

分理解{101̄2}形变孪晶的成核和扩展机理就成为

设计高强韧镁合金的前提和基础.

本文首先回顾了Mg及其合金中{101̄2}形变孪

晶的一系列反常现象, 然后从晶体学分析入手, 结

合有关{101̄2}形变孪晶机制的发展历史及最新的

研究结果, 探讨{101̄2}形变孪晶与经典的形变孪晶

的异同及其对镁合金力学行为的影响.

1 {101̄2}形变孪晶的异常行为

早在1964年, Partridge 和Roberts[32]就发现在孪

晶区域进行压入实验后, 观察到原本平直的 2条孪

晶界分别向外鼓出. 这种孪晶长大方式的奇特之处

在于所形成的孪晶界显著偏离期望中{101̄2}孪晶

面的共格孪晶界. 文章作者估算[32], 若用孪晶位错来

解释这样大的偏离现象, 则在偏离现象最严重的孪

晶界上, 孪晶位错的间距仅为0.4 nm, 而这在物理上

是不现实的. 遗憾的是, 上述现象在当时并未引起

人们的广泛关注. 1965年, Clark[33]报道了对镁锌合

金中时效强化的研究结果, 发现尽管析出相能够阻

碍位错的滑移, 但是它们对{101̄2}形变孪晶的抑制

作用非常有限,{101̄2}形变孪晶仍然能够在充满析

出相的地方形成. 1968年, Clark[34]又报道了对镁铝

合金的时效强化研究结果, 发现由于析出相的存

在, {101̄2}形变孪晶的数量有所减少, 一些{101̄2}形

变孪晶的前端终止在析出相附近. 在之后近30年的

时间内, 鲜有关于镁合金中孪晶与析出相相互作用

的研究报道.

直到 1998年, Gharghouri等[35]报道了镁铝合金

中的{101̄2}形变孪晶在遇到Mg17Al12析出相时的行

为. 在对实验结果综合分析的基础上, 文章作者认

为析出相与孪晶的相互作用方式取决于两者尺寸

差: 当{101̄2}形变孪晶的宽度远大于Mg17Al12析出

相时, 孪晶会将析出相的整体吞没; 当{101̄2}形变

孪晶的长度远大于Mg17Al12析出相时, 析出相会将

孪晶阻挡住; 而当 { 101̄2}形变孪晶的宽度与

Mg17Al12析出相的宽度相当时, {101̄2}形变孪晶会像

河流绕过山丘一样绕过阻碍它扩展的析出相. 文章

作者进一步指出:“我们相信这是第一次观察到形

变孪晶绕过障碍物, 这些孪晶的表观惯习面偏离理

论孪晶面达15°之多”.

2009年和 2011年, Barnett和其合作者[30,31]对镁

铝合金和镁锌合金进行了研究, 结果表明尽管在时

效之后的镁合金中产生了大量形状各异的析出相,

但{101̄2}形变孪晶仍然大量地形成. 文章作者发

现:“析出相与孪晶的作用十分微弱. 没有任何一个

孪晶界的扩展会被析出相钉扎住, 被孪晶扫过的析

出相的形状或方向也没有变化”.

上述实验现象表明, 镁合金中{101̄2}形变孪晶

的行为与经典的形变孪晶十分不同, 因此在成核和

扩展机理上也应与基于位错的孪晶有所不同. 下文

将综述有关{101̄2}形变孪晶机制的研究进展及其

对高强韧镁合金设计的启发意义.

2 经典的孪晶定义

根据经典文献 [14,36~38], 形变孪晶可以按照如下

方式定义. 形变孪晶是晶体材料的一种塑性变形

方式, 在应力的作用下, 晶体中的部分区域发生剪

切变形并伴随着晶向的改变, 变形后的晶体结构

与其基体完全一样, 并以一个低指数晶面为界面,

变形的部分与其基体关于这个界面形成镜面对称

关系或其它对称关系, 这样的塑性变形过程就是
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形变孪晶, 发生晶向改变的区域叫做孪晶, 孪晶与

其基体互为孪晶关系, 它们的界面称为孪晶面. 在

这一定义的基础上, 人们常用 4 个孪生要素来描

述形变孪晶[14]: (1)第一不畸变面K1, 也就是孪晶面

和共格孪晶界所对应的晶面; (2)第二不畸变面

K2, 也叫共轭不畸变面; (3)剪切方向 h1; (4)共轭剪

切方向h2.

以 fcc结构晶体中的{111}<112̄ >孪晶为例, 如

图 1[38]所示, 观察方向为 [1̄10], (111)面的迹线用斜

向下的虚线表示. 左侧为基体(白色), 右侧为孪晶

(灰色), 孪晶界平行于(111)面. (111)面为孪晶与基

体共享, 即第一不畸变面K1. 孪晶与基体关于K1面

呈镜面对称关系. 孪晶的剪切方向, 也就是 Shock-

ley分位错的滑移方向为 [112̄] , 即h1. 此外, 基体中

的 [112] 方向在经过切应变之后在孪晶中仍是

[112] 方向, 没有发生畸变, 这就是共轭剪切方向

h2. 沿h2且垂直于纸面的面为(111̄), 它在经过了切

应变之后在孪晶中的仍是(111̄)方向, 这就是第二

不畸变面K2. 根据晶体学关系可以算出 h2与 h2'的

夹角为 38.9°, h1与 h2'的夹角为 70.5°, 该过程产生

的切应变量为 0.707. 在 fcc 的{111}<112̄ >孪晶中,

经过孪晶位错Burgers矢量(bT)的整数倍的移动量

之后, 所有的位点都可以到达正确的孪晶位点上,

这说明{111}<112̄ >孪晶变形等价于一个应变为

0.707的剪切变形. 而剪切变形可以由位错滑移产

生, 这是孪晶位错理论的晶体学基础.

3 {101̄2}形变孪晶机制的研究历史

在{101̄2}孪晶中, 切应变仅能使部分原子被转

移到正确的孪晶位点上, 其它原子则还需经历原子

重组(atomic shuffling)才能到达孪晶位置 [14,36], 有关

{101̄2}形变孪生的晶体学分析的详细论述参见文

献[39]. 此外, 在孪生过程中, {101̄2}面上的原子位

置也发生了变化, 不再满足“不畸变面”的定义[40]. 因

此, 不能简单地照搬适用于 fcc晶体中的孪生位错

理论来解释 hcp结构中的{101̄2}孪晶. 关于{101̄2}

形变孪晶的形核机制, Thompson 和 Millard[41] 在

1952年提出了极位错机制. 该机制从晶体学的角度

出发, 认为在基体中的一根Burgers矢量为 c的螺位

错经过交滑移后形成了一段不可动的位错, 并在此

过程中分解出 2根孪晶位错, 进而由这些孪晶位错

在孪晶面上的滑移完成孪晶的形核过程. 但后来的

一些理论计算认为这种孪晶位错的产生十分困难,

相关的模拟工作也预测了这个极位错分解过程和

新形成的孪晶不能稳定存在[42]. 更为重要的是, 这个

极位错理论一直缺乏直接实验证据支持. 1986~

1999年, 由Serra, Bacon和Pond[43~48]共同提出并发展

了一套{101̄2}形变孪晶长大的理论. 该理论是晶界

理论中的 disconnection (即由于 2个晶粒间存在晶

格错配而在晶界上形成的台阶, 我们称之为“错阶”)

概念的拓展, 认为由于{101̄2}孪晶与其基体在晶体

学上的差异, 其界面上也会存在disconnection. 这个

disconnection可以被认为是一个孪晶位错, 并由其

沿着{101̄2}孪晶面的滑移完成孪晶的长大过程.

1997年, Braisaz等[49]用TEM对金属Zn中的{101̄2}

孪晶界进行了表征, 发现{101̄2}孪晶界确实存在扭

折现象, 并将其归结为 disconnection机制的直接证

据. 然而, disconnection 机制是从纯几何的角度出

发, 其可动性尚未得到有效的论证, 且至今尚没有

令人信服的实验证据证明 {101̄2}形变孪晶的长大

就是通过上述TEM照片中看到的 disconnection的

滑移完成的. 2009年, Wang等 [50,51]通过分子动力学

模拟和密度泛函理论计算, 提出{101̄2}形变孪晶的

形核过程是由“分位错+孪晶位错”的共同作用完成

的. 然而, 受限于当时的技术条件, 上述孪晶机制

均未得到强有力的实验证据支持.

2009年, Li和Ma[52]通过分子动力学模拟提出

{101̄2}形变孪晶可以单纯依靠原子重组过程来完

图1 fcc晶体中的 { }111 孪晶的孪生要素[38]

Fig.1 Twinning elements of { }111 twin in fcc structure[38]

(K1 is the first undistorted (invariant) plane, K2 is the

second undistorted (conjugate) plane, h1 is the shear

direction, h2 and η′2 are the conjugate shear direc-

tions in matrix and twin, respectively. ∘ and ∙ rep-

resent alternative (11̄0) planes. A, B and C represent

the stacking sequence of (111) planes. a refers to the

lattice constant. Dashed lines towards lower right

are traces of (111) planes)

单智伟等: Mg的{ 101̄2 }形变孪晶机制 1269
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成, 而无需借助位错滑移或disconnection滑移. 由于

不同研究者对原子重组(atomic shuffling)的理解或

定义不同, 该理论一度引起了相当大争议[40,53~57]. 经

典的孪晶理论从晶体学的角度出发, 认为 hcp金属

中的原子从基体位点转移到{101̄2}孪晶位点上时

必须同时经历剪切和原子重组, 这里并没有强调具

体的变形机制和路径. 而Li和Ma[52]所使用的原子重

组指的是原子在局部范围内的运动, 是一个具体的

过程或路径, 在这个过程中, 基体中的原子就像被

“洗牌”一样重新定位到{101̄2}孪晶位点上. 该机制

不涉及位错滑移, 与经典的形变孪晶理论十分不

同. 尽管该机制是基于分子动力学模拟的结果, 在

实验上缺乏有力的证据, 但其从一个全新的视角审

视了{101̄2}形变孪晶的机制问题, 一些由传统的位

错机制所不能解释的实验现象也因此有了解惑的

新思路. 随后, 这种基于原子重组的孪晶变形机理

得到了广泛关注, 研究人员使用计算机模拟和理论

计算对{101̄2}孪晶形核和长大的原子重组机制及

非共格孪晶界的组成单元进行了探索[40,57~65].

4 {101̄2}形变孪晶机制的最新研究进展

4.1 {101̄2}孪晶界异常行为的原位电镜研究

从前文可以看出, 有关{101̄2}孪晶的成核和扩

展机制仍存在相当大的争议: 多数关于孪晶变形机

制的描述是基于位错滑移的概念, 尽管Li和Ma[52]提

出了{101̄2}形变孪晶的非位错机制——原子重排,

但相关的理论研究大都建立在计算机模拟的基础

上, 缺乏有力的实验依据. 而{101̄2}孪晶对镁合金

的力学性能起着至关重要的作用, 对{101̄2}孪晶机

制认知上的不足无疑对设计高强和高韧镁合金十

分不利. 因此, 从实验上直观地揭示{101̄2}孪晶的

成核和扩展机理意义重大.

以前人们对镁合金孪晶行为的研究方法大多

是传统的“先测试再观察”, 即先对块体材料进行加

载, 再将变形后的样品进行抛光或减薄处理, 然后

用光学显微镜或电子显微镜进行观察与表征, 常用

方法包括EBSD分析、电子衍射分析或衍衬分析. 这

种“非原位”方法不能在微观尺度上直观地展现和

揭示塑性流变的机理. 近年来, 随着基于电子显微

镜的力学测试技术的快速发展, 研究人员把材料变

形过程中的微观结构演化过程(如孪晶界的迁移、位

错滑移等)与样品的力学数据(如应力应变曲线)一

一对应起来, 从而可以在小尺度上定量地测量和揭

示材料塑性变形的物理机制[66].

2010年, 西安交通大学单智伟研究团队开始将

最新的原位透射电镜力学测试技术用于研究金属

Mg的塑性变形机理 [67~70]. Liu等 [69]使用聚焦离子束

制备出微纳尺度的纯Mg压缩和拉伸样品, 如图2[69]

所示. 原位压缩实验的加载方向为[11̄00], 即平行于

基面但垂直于柱面; 原位拉伸实验的加载方向为

[0001], 即平行于 c轴但垂直于基面. 根据以往的研

究结果, 在这2种加载条件下, 样品均应发生{101̄2}

形变孪晶 [2,3]. 理论计算表明, 在上述加载条件下,

{101̄2}孪晶界与加载方向的夹角应为 43.15°(压缩)

或 46.85° (拉伸). 然而统计分析表明, 所形成的

{101̄2}孪晶界均偏移了理论上的{101̄2}孪晶面,

{101̄2}孪晶界与加载方向的夹角大部分落在 40°~

60°, 如图3[69]所示.

值得注意的是2种极限情况: 第一种, {101̄2}孪

图 2 微纳尺度纯镁力学测试样品的SEM像[69]

Fig.2 SEM images of micro-pillar (a) and‘dog-bone’sample (b) of pure magnesium[69]
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晶界几乎与加载方向平行, 孪晶像匕首一样“插入”

样品根部, 其右侧的界面几乎与样品标距区域的右

边缘平行, 这相当于一个偏离了{101̄2}孪晶面达

45°之多的{101̄2}孪晶界, 如图4a[68,69]所示. 按照经典

的孪晶位错理论, 孪晶位错在孪晶面上逐层滑移,

使得孪晶向下长大. 但是, 当孪晶生长到样品根部

时, 所有的位错停止在标距区域向下的延长线位置

(图中白色虚线), 就像遇到了一堵平行于样品右边

界的“墙”. 这种行为显然难以用传统的基于孪晶位

错的理论来解释; 第二种,{101̄2}孪晶界几乎与加载

方向垂直, 如图 4b[68,69]所示. 该孪晶界呈拱形, 并几

乎与加载方向成 90°的夹角, 这也相当于一个偏离

了{101̄2}孪晶面达 45°之多的孪晶界. 与此同时, 在

孪晶界运动过程中, 晶体的两侧同时变“胖”, 并没

有观察到该孪晶应有的约为 12.9%的切应变. 按照

经典的孪晶位错理论, 孪晶位错在孪晶面上逐层滑

移, 使得孪晶向上生长. 但是, 所有的位错都同时停

止在相同的高度, 就像遇到了一堵垂直于样品轴向

的拱形墙似的. 这一现象同样很难用传统的孪晶位

错理论解释.

有趣的是, 当观察方向为[112̄0]时,一些{101̄2}

孪晶界并没有像期望中那样显示为一条迹线, 而是

呈现出一定的“宽度”. 图5给出了一个典型的案例,

尽管孪晶界与加载方向的夹角约为44°, 非常接近理

论值(43.15°), 但它并不显示为一条明锐的迹线, 而是

呈现为一个由2条清晰界线界定的条带(如图5a[69]中

的虚白线所示). 这种具有一定“宽度”的{101̄2}孪晶

界应该是实际孪晶界沿[112̄0 ]方向的投影. 这说明孪

晶界并不全在期望的{101̄2}面上, 而是在空间上呈三

维分布. 图5b是根据实验观察构造出来的一种可能的

晶界构型, OMNP为“孪晶界”, 注意其与电子束观察

方向 [112̄0]不平行. 该界面在样品背面的投影为

OM′P . 可以根据实测的晶界条带宽度来估算∠OMM′
的值. 如图5a所示, 实测的投影宽度w约为120 nm, 样

品的厚度 t约为424 nm, OP与样品轴线的夹角约为

44°, 因此 OM′≈120 nm cos 44° ≈ 167 nm . 假定 OM′

图3 { }101̄2 孪晶界与加载方向的夹角[69]

Fig.3 Measured angle between the {1012̄} twin boundary

and the loading direction[69] (a and b point to the

twin boundary that is approximately parallel to and

perpendicular to the loading direction, respectively.

c points to the twin boundary generally following

the twinning plane)

图4 {101̄2}孪晶界与加载方向近似平行或垂直[68,69]

Fig.4 {101̄2} twin boundary is almost parallel (a) or perpendicular (b) to the loading direction[68,69]
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垂直于 MM′ , 则 ∠OMM′≈ arctan( )167 424 ≈ 21° . 为

了进一步揭示孪晶界的实际形貌, Liu等[69]以[0001]

为观察方向对样品进行了测试, 结果发现所生成的

孪晶界呈连续的弧形, 如图 6[69]所示. 因此, 当这个

界面沿[112̄0 ]方向产生投影时, 就一定会导致图 5

中所观察到的具有一定“宽度”的带状晶界. 值得注

意的是, 在该观察条件下, 孪晶界的形貌一直在变

化, 并且其弓出的程度与应力有关, 当外加应力去

除之后, 孪晶界趋向于平直.

综上所述, 在微纳米尺度下, {101̄2}孪晶界并

非只是简单地偏离{101̄2}孪晶面. 实际上, 它在三

维空间中可呈现出一定的形状, 而不是平行于任何

一个晶体学面. 为了揭示其在原子尺度上的构成,

必须借助原子分辨率的电子显微镜对其进行系统

图5 具有一定“宽度”的{101̄2}孪晶界投影[69]及成因示意图

Fig.5 The projection of an inclined {101̄2} twin boundary[69] (w—width of projection, t—thickness of sample)

(a) dark field TEM image showing a band-like twin boundary

(b) schematic illustrates that the band-like feature comes from the projection of a inclined twin bound-

ary along the e-beam direction

图6 沿[0001]方向观察到的{101̄2}孪晶界迁移过程的原位录像截图[69]

Fig.6 Snapshots from an in-situ video showing the {101̄2} twin boundary migration viewed along [0001] [69]

(a) the twin (dark contrast) just formed (b) the twin is expanding with an arch shaped boundary

(c) the pillar was under the largest strain (d) the diamond punch was completely retracted
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的剖析.

4.2 BP界面的发现

为了揭示{101̄2}孪晶界的三维形貌及其在原

子尺度上的构成, Liu 等 [69]逐层减薄了一个具有

{101̄2}孪晶界的样品, 发现当样品的厚度逐渐变

薄时, 其投影区域的宽度也在逐渐变窄. 尽管在低

倍下, 这些晶界看起来很直, 但在高分辨观察模式

下, 这些晶界具有显著的弯曲和带状特征, 且不同

位置的晶界具有不同的形状 [70]. 图 7给出了 6种典

型的形貌. 各图的左上部分为基体, 右下部分为孪

晶, 基体和孪晶中的基面及{101̄2}面用白色实线

标出, 基体和孪晶中的基面呈近似垂直的关系,孪

晶界的位置及其轮廓用白色虚线标出. 图 7a中的

孪晶界近似平行于{101̄2}面, 但是在该晶界的右

上方有一个台阶(箭头 1), 这个台阶近似平行于孪

晶中的基面. 图 7b 中的孪晶界明显偏离{101̄2}

面, 其大致方向与孪晶中的基面方向较为接近. 在

该晶界的右侧也有一个台阶(箭头 1), 但这个台阶

近似平行于基体中的基面. 此外, 在基体中还可观

察到一个类似层错的特征(箭头 2). 图 7c中的孪晶

界可分为 4 段, 第 1 段和第 3 段晶界较为狭窄, 且

近似平行于孪晶中的基面方向. 第 2段晶界近似平

行于{101̄2}面. 第 4段是由 2个界线包夹的带状区

域, 该区域的高分辨像较为模糊. 图7d和 e中, 部分

带状区域的宽度可达 5~10 nm，其形貌呈现一定程

度的扭折. 图 7f中的这种带状区域更为明显，其宽

度可达 15~20 nm. 有趣的是, 这种带状区域的界线

或近似平行于孪晶中的基面方向, 或近似平行于

基体中的基面方向.

为了更清晰地表征{101̄2}孪晶界的精细结构,

Liu等 [68,69]运用消球差电镜技术对这些界面进行了

系统的表征. 结果表明, 实验中得到的{101̄2}孪晶

界的基本组成单元有 2 类: {101̄2}共格孪晶界面

(CTB)和基面 -柱面界面 (BP 或 PB). CTB 平行于

{101̄2}孪晶面, 也就是传统上认为的{101̄2}孪晶界.

这里BP界面是指孪晶中的(0002)基面(basal plane)

和基体中的(11̄00)柱面(prismatic plane)的界面; PB

界面是指孪晶中的(11̄00)面和基体中的(0002)面的

界面. BP与 PB相互垂直, 与CTB的夹角约为 45°.

图 8[39]给出了 3个典型案例. 为了表示晶向关系, 将

基体中的基面、孪晶中的基面和{101̄2}面用白色实

线标出. 可以看出, 2个晶粒中的基面互相垂直, 且

与{101̄2}面的夹角约为 45°. 为了清晰地显示各个

原子的位置, 进而勾勒出界面的精细结构, 文章作

者为每张HAADF-STEM照片制作了相应的原子位

置示意图(黑色空心圆圈标出基体中原子的位置, 黑

色实心圆标出孪晶中原子的位置). 图8a和b是一个

CTB与BP共存的典型例子, 图中CTB的长度约为

3 nm, BP的长度约为3 nm, BP界面直接连接了孪晶

中的基面和基体中的柱面. 图 8c和 d是一个BP与

PB共存的例子, PB界面直接连接了孪晶中的柱面

和基体中的基面, 且BP与PB相互垂直. 若考虑这个

样品的加载方向, 则BP界面与压缩方向垂直, PB界

面与压缩方向平行. 这几个BP界面和PB界面的长

度也在 2~4 nm. 图 8e和 f是一个较长的BP界面, 在

该界面上有一些台阶. 这些台阶可以看做是最小的

PB界面或CTB界面.

由上述结果可以推测, BP界面、PB界面和CTB

界面可以组成形状各异的{101̄2}孪晶界. 而且, 由

于BP界面和PB界面相互垂直, 因此即使没有CTB

的参与, 通过这 2种界面的组合也能形成任意形状

的{101̄2}孪晶界, 即图 4中所示的案例. 值得注意的

是, 最近的研究[58,65,71,72]表明, 其它变形后的 hcp金属

中也发现了BP和PB界面的存在, 这说明该现象对

hcp金属而言很可能是一种普遍的现象. 鉴于PB和

BP界面的类似性, 后文中将二者统称为BP界面.

4.3 晶胞重构

上述实验结果表明, 在Mg中所发现的基于BP

界面运动的塑性变形方式与传统的位错滑移和经

典的形变孪晶有本质区别. 一方面, {101̄2}孪晶界

上存在大量的BP界面, 使得其整体偏离{101̄2}孪晶

面, 并在三维空间呈现出不规则形状, 且孪晶与基

体的晶体学取向关系不符合{101̄2}孪晶的晶体学

取向关系. 另一方面, BP界面的迁移倾向于产生正

应变, 而非理论上的沿<101̄1̄>的切应变. 再次审视

孪晶与基体的相对关系: 通过剪切变形不能使基

体位点全部转移到孪晶位点上, 在此基础上还需要

进行额外的原子重组, 且原子重组过程中涉及到的

局部位移量也与切变位移量相当. 基于上述认识,

本文作者提出了金属Mg在室温下塑性变形的新

机制——晶胞重构. 在由该机制主导的变形过程

中, 基体中的位点直接通过局部重组到达新晶粒中

的位点, 新形成的晶粒与基体关于 a 轴<21̄1̄0 >的

“旋转”角度为 90°, 新晶胞相对于基体晶胞沿基体

的[0001]方向产生了正应变, 而无需引入切应变. 新

晶胞中的(0002)面与基体晶胞中的(11̄00)面相互平
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图7 {101̄2}孪晶界的高分辨像[70]

Fig.7 HRTEM images of {101̄2} twin boundaries[70] (white dashed lines outline the profile of twin boundary)

(a) twin boundary is approximately parallel to the {101̄2} plane (1 points to a step parallel to the basal plane in twin)

(b) twin boundary is approximately perpendicular to the basal plane of the matrix (1 points to a step parallel to the basal

plane in matrix. 2 points to a stacking fault in matrix)

(c) twin boundary with zig-zag shape (1 and 3 point to segments of the twin boundary parallel to basal plane in twin. 2 point

to a segment approximately along the {101̄2} plane. 4 points to a band-like boundary area with its width of about 2 nm)

(d, e) serrated twin boundaries exhibit considerable width of about 5~10 nm

(f) a band-like twin boundary with its width of about 15 nm

1274



第 10 期

图 8 BP界面的原子尺度成像及界面示意图[39]

Fig.8 Atomic scale images of BP interfaces (a, c, e) and the corresponding schematics (b, d, f) [39]

(a, b) the coexistence of CTB and BP interfaces

(c, d) the coexistence of BP and PB interfaces

(e, f) a long BP inteface with several steps
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行, 新晶胞中的(11̄00)面与基体晶胞中的(0002)面相

互平行, 而2个晶胞中的(0002)面成垂直关系, 与BP

界面恰好吻合. 图 9[68,70]给出了一种可能的重构路

径, 该图将晶胞右下角的 2个原子位置作为参考点,

在三维空间中显示了一个hcp晶胞中各个原子与其

在晶胞重构后的相对位置关系.

尽管晶胞重构产生的晶向改变与形变孪晶十

分相似, 它们都使晶体的晶向发生改变且保持晶体

结构不变, 但这 2 种变形机制有着本质上的区别.

形变孪晶需要一个晶体学面充当剪切过程中的不

变面(孪晶面), 而晶胞重构使得晶体沿一个晶向发

生正应变. 形变孪晶中产生的孪晶界通常平行于孪

晶面, 具有特定的方向性, 而晶胞重构产生的界面

是两组相互垂直的BP界面. 这些BP界面以不同的

比例进行组合可以在三维空间中形成任意形貌的

晶界.

目前的研究表明, 以BP界面为特征的晶胞重

构机制不仅发生于微纳米尺度的样品中, 也存在于

高应变速率变形后的块体材料中 [72,73]. 从能量的角

度来看, 这似乎是不合理的, 因为{101̄2}共格孪晶

界具有较低的界面能, 约为125 mJ/m2, BP界面的界

面能约为170 mJ/m2, 而其它非共格界面的界面能一

般要高于 250 mJ/m2 [65]. 众所周知, 金属材料中存在

着“越小越强”的趋势, 即随着被测试样品尺寸的降

低，特别是降低到微米、纳米级别时, 其强度将远高

于在宏观块体样品上测得的强度[74]. 而高应变速率

通常也意味着材料要承受更高的应力水平. 因此,

高应力可能是晶胞重构机制替代基于位错机制的

{101̄2}孪晶的主要诱因. 以小尺度试样为例, 随着

样品尺寸的减小, 激活孪晶位错所需的应力水平可

能急剧上升, 并直接导致可用于进行形变孪晶的位

错数量大大降低, 从而使得样品所能承受的应力提

高[75]. 而应力的提高使得晶胞重构机制得以克服能

量势垒替代基于位错的孪晶成为主导的变形机制.

此外, 微纳米尺度的样品的比表面积更大, 利于释

放BP界面上错配位错产生的晶格畸变也可能对晶

胞重构机制起到了一定的促进作用.

5 结语与展望

本文简述了 Mg 的{101̄2}形变孪晶的反常现

象, 如孪晶界偏离孪晶面, 不具备明显的尺寸效应,

不易被析出相阻碍等. 总结了{101̄2}孪晶的位错机

制和非位错机制的研究历史, 并详细介绍了基于原

位电镜定量研究Mg的{101̄2}孪晶的最新进展, 提

出了不同于传统的位错滑移和形变孪晶的新型塑

性变形机制——晶胞重构.

Mg的{101̄2}形变孪晶是Mg和镁合金的最重

要的塑性变形方式之一, 其行为将显著地影响Mg

和镁合金的力学性能. 一方面, 由于{101̄2}孪晶的

形核和扩展应力很低, 提升镁合金强度的方法之一

是抑制该类孪晶或提升其成核和扩展应力. 另一方

面, 晶胞重构机制与传统的位错滑移及经典的形变

孪晶在本质上有所不同, 这可能导致析出相、颗粒

增强相等“障碍物”对其阻碍作用较弱. 在以位错滑

移为主要塑性变形方式的金属材料中, 如铝合金,

析出相对位错的强烈的钉扎作用产生了明显的时

效强化效果. 然而晶胞重构是由原子的局部重组完

成的, 不需要依赖位错滑移. 根据这一特点可以推

测, 当迁移中的{101̄2}孪晶界遇到障碍物时, 被阻

碍的部分可以通过晶胞重构的方式绕过析出相, 该

过程可以用流沙没过石头进行类比. 因此, 只要镁

合金的镁基体是连续的, 不论析出相是何种形状、

尺寸和密度, {101̄2}孪晶都可以形核并长大, 使得

由孪晶导致的一系列缺点在镁合金中被一定程度

地遗留了下来, 如较低的屈服和流变应力, 变形的

各向异性和基面织构等.若要使镁合金达到更高的

强度, 需要针对晶胞重构这种特殊的变形机制进行

强韧化设计. 此外, 晶胞重构还可能与{101̄2}孪晶

中大量存在的基面层错有内在联系 [39,68], 而基面层

错对镁合金的强化具有一定的积极作用[71,76~78], 因此

晶胞重构产生基面层错的成因, 以及对其的控制方

法值得进一步研究.
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