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摘要    采用电子背散射衍射(EBSD)和透射电子显微镜(TEM)对冷拔110单晶铜的织构和微

观组织进行了分析. 为了考察初始取向对冷拔铜线材形变组织和织构的影响, 110试验结果

并与冷拔100和111单晶铜的结果进行了对比. 发现与100和110单晶铜相比, 110单晶铜

晶粒分裂更加明显, 在冷拔过程中迅速形成100 + 111织构. 但高应变下, 由于剪切应力的

影响, 100和111织构组分沿线材径向的分布并不均匀, 100织构绝大部分分布在试样表面, 

111则主要分布于试样中心. 冷拔110单晶铜的微观组织研究结果表明, 在低应变情况下, 

可表征为两类非晶体学几何必须位错界面, 随变形量的增加, 大量 S 带开始出现, 高应变时, 

绝大部分位错界面已与冷拔方向平行, 形成薄片状组织. 与100和111单晶铜相比, 冷拔

110单晶铜的几何必须位错界面的平均失配角和平均间距更大. 由于110单晶铜中同一织构

组分内仍能形成高角度界面, 在位错界面失配角分布图中很快形成双峰分布.  
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OCC (ohno continues casting)技术是定向凝固与

连续铸造技术的结合[1~4]. 采用 OCC 技术可制备长度

不受限制的单晶金属线材. 由于没有晶界, 单晶铜线

材具有优异的塑性变形能力和信号传输性能. 因此, 

单晶铜线材的制备受到广泛关注.  

目前, 采用 OCC 技术制备单晶铜线材的工艺参

数已基本成熟. 但 OCC 技术制备的单晶铜其直径较粗, 

必须经过多次冷拔才能应用. OCC 技术制备单晶金属

线材主要通过控制固液界面形状和位置来实现[3, 4]. 

在凸向液相的固液界面情况下, 引晶阶段形成的多

个晶粒通过晶粒竞争生长机制可逐渐演变成单晶体. 

晶粒竞争生长过程中, 100与热流方向, 即线材轴向

夹角小的晶粒将吞并夹角大的晶粒. 因此, OCC 技术

制备的单晶铜其轴向晶体学方向为100[3, 4]. 但是, 

Soda 等人[5]采用 X 射线衍射以及电子通道等分析技

术研究单晶铜时发现, 凝固速度等工艺参数会影响

OCC 技术制备的单晶铜轴向晶体学方向, 并已证实

存在110, 111等其他初始取向. 为了最大限度发挥

OCC 技术制备单晶铜的优势, 有必要研究初始取向

对冷拔单晶铜的形变织构和微观组织的影响.  

冷拔面心立方金属已有研究结果[6, 7]表明, 冷拔

线材中将形成111 + 100织构 . 对于铜及铜合金 , 

Hibbard[8]发现, 随变形量的增加, 111织构组分的强度

将增加. 因而得出, 111是冷拔铜线材中最稳定的取向. 

对于100织构组分, McHargue[9]以及 Ahlborn[10]等人认

为其形成机制有冷拔变形过程中的再结晶或孪生等, 

并观察到 77, 196 或 373 K 温度下冷拔变形获得的

100织构组分与111之比大于室温. 但 Stout等人[11]
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发现, 具有100织构的冷拔金属线材中并未出现再

结晶和大量的孪晶, 指出100织构可能来自于未变

形的金属线材. English 和 Chin[12]则关注堆垛层错能

对冷拔面心立方金属111织构的体积分数与100之
比的影响, 发现当堆垛层错能低于 Ag 的堆垛层错能

时, 随堆垛层错能的增加100织构组分强度将增加, 

当堆垛层错能大于 Ag 的堆垛层错能时, 100随层错

能的增加而减小.  

尽管金属线材的冷拔变形已有大量文献报道[6~12], 

但已有的研究绝大部分都是针对多晶金属线材, 多

晶在冷拔过程中无法确定晶粒的初始取向, 因而很

难讨论初始取向对冷拔金属线材织构的影响. 另外, 

冷拔多晶铜线材的研究主要针对形变织构的演化 , 

很少有文献涉及微观组织的演变. 因此, 为了揭示

OCC 技术制备单晶铜线材的性能以及分析初始取向

对冷拔铜线材的影响规律, 很有必要系统研究初始

取向对冷拔单晶铜形变织构和微观组织的影响. 为

此, 在文献[13~15]中, 我们已分别表征了冷拔100
和111单晶铜线材的形变织构及微观组织. 本文则

采用透射电镜(transmission electron microscopy, 简称 

TEM)以及电子背散射衍射 (electron backscattering 

diffraction, 简称 EBSD)系统研究了冷拔110单晶铜

的微观组织和形变织构, 并与冷拔100和111单晶

铜的分析结果进行了对比.  

1  实验方法 

直径8 mm 的110单晶铜线材在定向凝固设

备上采用籽晶法制备, 如图 1 所示. 籽晶从 Bridgman

法制备的单晶中切取, 定向凝固采用液态金属冷却, 

温度梯度约 100 K/cm. 为了消除籽晶与坩埚之间的

杂晶对最终单晶质量的影响, 籽晶室上端的坩埚内

径需小于籽晶的直径, 这样坩埚可阻挡籽晶表面的

杂晶进入最终制备的单晶. 籽晶法制备的单晶长度

有限, 约 200 mm, 因而还不能直接用于冷拔变形, 

于是通过区域熔化将单晶与直径相同的多晶金属线

材连接起来. 连接过程中, 为了消除加热重熔对单晶

的影响, 单晶需用水冷却. 铜线材冷拔变形在室温下

进行, 且不进行任何退火处理. 为了消除冷拔方向对

形变组织和织构的影响, 每次冷拔的冷拔方向保持

一致. 冷拔过程中, 每道次冷拔变形量小于  15%, 模

具锥角约 9°. 为了减小模具与线材间的摩擦力, 冷拔 

 

图 1  籽晶法制备单晶铜的示意图 

过程中要添加润滑油. 单晶铜经过冷拔变形后其变

形量采用下式计算:  

 02 ln ,
d

d
   (1) 

式中, 为真应变, d0 和 d 分别表示冷拔前线材的直径

(8 mm)以及冷拔后线材的直径.  

EBSD 分析试样从线材的纵截面上截取. EBSD 试

样先用砂纸打磨, 再进行机械抛光, 机械抛光之后, 再

在 500 mL 蒸馏水+250 mL HPO3+250 mL 乙醇+50 mL

丙醇+5 g 尿素的溶液中进行电解抛光. 电解抛光的

电压为 4 V, 温度15℃, 抛光时间 4 min 左右.  

籽晶法制备的单晶铜在 LabX XRD-6000 X 射线

衍射(X-ray Diffraction, 简称 XRD)仪上检测. 冷拔金

属线材的 EBSD 分析在安装有 HKL Channel 5 的 FEI 

Quanta- 400F 热场发射扫描电镜上进行, 主要考察形

变织构和微观组织. 分析时采用的加速电压为 20 kV, 

试样转角为 70°. 在织构分析过程中, 为了研究形变

织构沿线材径向的分布, 分析对象包含冷拔线材中

心到表面的整个区域. EBSD 织构分析采用的步长为

0.3~2 m, 采集数据的标定率在 65%以上, 绝大部分

情况在 75%以上. EBSD微观组织分析的步长为 0.04~ 

0.2 m, 每个试样至少分析 3 个区域, 采集数据的标

定率都在 75%以上, 绝大部分情况在 85%以上. 不能

标定的点采用 Channel 5 软件修复. TEM 试样制备采

用双喷电解抛光, TEM 观察在 JEM-2010透射电镜下
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进行, 分析时采用的加速电压为 200 kV.  

2  结果与讨论 

2.1  变形带与形变织构的演化 

图 2 为单晶铜横截面的 XRD 分析结果. 由图 2

可见, XRD 分析结果中仅出现一个(220)衍射峰, 表明

制备的110单晶试样无明显杂晶. 图 3 为不同变形

量的冷拔110单晶铜相对于线材轴向的反极图成像. 

在图 3 中, 不同颜色表示晶体在线材轴向上具有不同

的取向, 每种颜色代表的晶体学方向如图 3(g)所示.  

 

 

图 2  籽晶法制备的单晶铜 XRD 分析结果 

从图 3 可以看出, 110单晶铜在冷拔过程中发生了明

显的晶粒分裂现象, 能够观察到变形形成的变形带. 

当真应变为 0.28 时, 变形带与线材轴向间的夹角约

为 70°, 如图 3(a)所示. 随变形量的进一步增加, 变形

带与线材轴向间的夹角减小. 当真应变大于 0.94 时, 

变形带几乎已与线材轴向平行, 形成纤维状组织, 如

图 3(c)~(f)所示.  

EBSD 采集的数据可用于冷拔110单晶铜纤维

织构组分的计算, 其计算结果如图 4(a)所示. 为了分析

初始取向对冷拔铜线材形变织构演化的影响, 图 4(b)和

(c)分别给出冷拔100和111单晶铜线材形变织构组

分的体积分数. 多晶铜线材形变织构的研究结果表

明[8, 10~12], 在冷拔变形过程中, 晶体的111或100会
转至线材轴向, 形成111+100织构. 因此, 111和
100可认为是冷拔铜线材的稳定取向. 但是, 冷拔

111和100单晶铜的研究结果表明, 111和100并
不是在所有变形量下都稳定[13~15]. 冷拔100铜线材

真应变小于 1.96 时, 100织构组分的体积分数大于

90%, 但真应变高于 1.96 时, 部分100晶体会转向

111, 真应变为 4.12 时 , 111织构强度明显高于

100织构, 如图 4(b)所示. 上述分析表明, 100仅在

低应变下具有很好的稳定性. 与此相反, 冷拔111
单晶铜试样真应变为 0.58~1.96 时, 部分111转至其

他方向, 但真应变大于 1.96 情况下, 转向其他取向的

绝大部分区域却转回至111, 如图 4(c)所示. 

 

图 3  冷拔110单晶铜相对于试样轴向的反极图成像 
(a)~(f)的真应变分别为 0.28, 0.58, 0.94, 1.96, 2.77 和 4.12; (g) 不同颜色代表不同晶体学方向 
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图 4  塑性变形对不同初始取向的冷拔单晶铜不同织构组分体积分数的影响 
(a) 110; (b) 100; (c) 111 

与冷拔111和100单晶铜相比, 110单晶铜的

稳定性明显降低, 其形变织构组分的演变与多晶铜

相似 . 随变形量的增加 , 初始取向 110便迅速向

111或100转变, 形成111 + 100织构. 从图 4(a)

可以看出, 真应变大于 0.94 时, 冷拔110单晶铜中

111织构的体积分数已接近 60%. 100织构组分的

体积分数也随变形量的增加而增加 , 当真应变为

4.12 时, 其体积分数已接近 40%.  

与其他织构测试方法相比 , 如 X 射线衍射 , 

EBSD技术关键在于还能揭示形变织构的分布. 从图3

可以看出, 冷拔110单晶铜在冷拔变形过程中, 其

织构组分沿线材径向的分布并不均匀. 低应变的情

况下 , 偏离110取向的绝大部分分布在试样表面 , 

试样中心仍能观察到初始取向110. 随变形量的增

加, 具有初始取向110的区域由表面向试样中心区

域收缩, 如图 3(a)~(c)所示. 在高应变的冷拔110单
晶铜中, 111织构组分主要位于试样中心, 而100织
构则靠近试样表面, 如图 3(d)~(f)所示. 模具与试样

表面之间的摩擦以及冷拔模具的几何形状将导致金

属线材在冷拔过程中承受剪切应力. Park 等人[16, 17]有

限元模拟的研究结果表明, 试样中心的剪切应力可

忽略不计. 随着与试样中心位置距离的增加, 剪切应

力将逐渐增加. 因此, 可以得出冷拔110单晶铜形

变织构组分的不均匀性主要是由于剪切应力分布不

均匀引起, 变形量较低时, 剪切应力是导致110晶
体转动的主要原因 , 高应变时 , 剪切应力有利于

100织构形成.  

2.2  微观组织的演变 

对于中高堆垛层错能的面心立方金属, 在变形

过程中会产生大量位错. 为了降低系统能量, 变形

形成的位错通过攀移等方式会相互缠结形成位错界

面 [18~21]. 变形形成的位错界面主要分附生位错界面 

(incidental dislocation boundaries, 简称 IDBs)和几何

必须位错界面(geometrically necessary boundaries, 简

称 GNBs). IDBs 主要指位错胞的胞壁. GNBs 是平面

位错界面(extended planar boundary), 分为高密度位

错墙 (dense dislocation walls, 简称 DDWs)和微带 

(microbands, 简称 MBs), 随变形量的进一步增加, 形

成由于剪切变形产生的 S 带(S-band), 当变形量较大

时, 微观组织中将能观察到与宏观变形方向平行的

薄片状组织 (lamellar boundaries, 简称 LBs).  

图 5 和 6 为冷拔110单晶铜 TEM 以及高分辨

EBSD 的分析结果. 当变形量较低时, 冷拔110单晶

铜中已出现两类 GNBs, 如图 6(a)~(b)所示. 从图 6(a)~ 

(b)可以看出, 变形形成的两类 GNBs 并不与冷拔方

向平行, 但随变形量的增加, GNBs 与冷拔方向之间

的夹角会降低. 例如, 真应变为 0.28 时, 两类 GNBs

与冷拔方向之间的夹角分别为 70°, 如图 6(a)所示, 

变形量为0.58时, 夹角小于50°, 如图6(b)所示. 随变

形量的进一步增加, 冷拔110单晶铜中已能观察到

由两类 GNBs 交互作用形成的大量 S 带, 如图 6(c)所

示. 当真应变大于 1.96 时, 变形形成的绝大部分界面

已与冷拔方向平行, 形成 LBs, 如图 5(b)以及图 6(d)~ 

(f)所示. 为了分析界面的晶体学特征, 从 EBSD 分析

结果中可以得到小形变量试样的平均欧拉角, 根据

平均欧拉角可获得分析面上的密排面{111}迹线, 如

图 6(a)所示. TEM 的密排面{111}迹线主要根据选区

衍射花样计算获得, 如图 5(a)所示. 从图 5(a)和 8(a)

可以看出, GNBs 与{111}迹线之间的夹角大于 5°, 表

明冷拔110单晶铜的 GNBs 为非晶体学界面.  

变形过程中, 初始取向不同将导致晶粒开动的 
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图 5  冷拔110单晶铜线材 TEM 分析结果 
(a)和(b)的真应变分别为 0.28 和 1.96 

 

图 6  冷拔110单晶铜相对于线材横向的高分辨反极图成像 
(a)~(f)的真应变分别为 0.28, 0.58, 0.94, 1.96, 2.77 和 4.12 
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滑移系不同, 从而使晶粒具有不同特征的微观组织. 

Huang 等人[22~24]研究结果表明, 拉伸变形情况下, 当

晶粒的100与拉伸方向平行时, 形成胞状组织. 当

拉伸方向为110时, 形成晶体学平面界面. 由于剪

切应力的存在, 冷拔变形过程的受力将比拉伸变形

更加复杂, 从而形成不同特征的微观组织. 在变形量

较低时, 冷拔100单晶铜中形成等轴位错胞. 变形

量比较高时, 100单晶铜中不同的变形带将具有不

同的微观组织特征[14]. 在冷拔方向为100的变形带

内, 微观组织可表征为纵截面上沿冷拔方向拉长, 横

截面上为等轴状的位错胞, 这与100平行于拉伸方

向的晶粒微观组织一致. 但是, 在由100向111转
变的变形带内, 其微观组织则为晶体学平面界面. 在

冷拔110单晶铜中, 尽管与拉伸轴位于110晶粒的

微观组织相似, 为平面界面, 但界面的晶体学特征发

生了变化, 为非晶体学界面.  

2.3  界面角度分布 

在冷拔110铜线材反极图成像图中, 沿径向两

点间的失配角分布情况如图 7 为所示. 图 8 为 EBSD

宏观分析区域内所有位错界面的失配角分布图. 为

了消除 EBSD 噪声的影响(噪声带来角度变化一般小

于 1°), 界面失配角分布图中的位错界面最小失配角

为 1.5°. 从图 7(a)和 8(a)可以看出, 当真应变为 0.28

时 , 位错界面的失配角低于 12°, 属于低角度界面

(<15°). 当变形量增加至 0.58 时, 尽管绝大部分位错

界面仍属于低角度界面, 但已能观察到少量高角度

位错界面, 变形形成的位错界面最高失配角已接近

25°, 如图 7(b)和 8(b). 随变形量的进一步增加, 高角

度界面的数量以及界面的最高失配角也随之增加 . 

当真应变为 0.94 时, 界面最高失配角已高于 55°, 如

图 7(c)所示. 当真应变为 4.12 时, 最高失配角约为

60°, 如图 7(f)所示. 塑性变形量不仅影响位错界面的

角度, 还会改变位错界面的角度分布. 从图 8(a)~(c)

可以看出, 当真应变小于 1.96 时, 在冷拔110单晶

铜的界面角度分布图中仅出现一个小角度峰. 真应

变大于 1.96 时, 在界面角度分布图中已能明显观察

到一个双峰分布: 一个峰的角度小于 5°, 另外一个峰

的角度大于 50°, 如图 8(d)~(f)所示. 从图 8(d)~(f)可

以看出, 随塑性变形量的增加, 双峰分布更加明显.  
 

 

图 7  冷拔110单晶铜径向上两点间的失配角变化 
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图 8  冷拔110单晶铜位错界面失配角分布图 

在冷轧以及扭转等变形方式下, Hughes 等人[25]

的研究结果表明, 变形量较低时, 在失配角分布图中

仅有一个低角度峰, 变形量较高时, 界面失配角分布

图中出现一个双峰分布, 这与冷拔110单晶铜的研

究结果一致. Hughes 认为[25], 高角度界面的形成主要

有形变组织演化以及形变织构转变两种机制. 形变

组织演化机制主要包括胞块的形成、S 带以及低角度

界面合并等. 形变织构产生的高角度界面主要指不

同形变织构组分之间的界面. 但是, 这两种机制产生

的界面角度不同, 微观组织演化机制形成的界面其

角度不大, 界面失配角分布图的高角度峰绝大部分

界面是不同形变织构形组分之间的界面. 在冷拔变

形过程中, 由于110, 100和111三个初始取向的

稳定性不同, 界面角度分布将出现明显差别. 当真应

变为 1.96 时, 冷拔110单晶铜中高角度峰已形成. 

初始取向为100的冷拔单晶铜变形量低时, 其取向

比较稳定, 只有真应变大于 4.12 时才出现大量的

100织构与111织构组分之间的高角度界面, 这将

导致100单晶铜出现双峰分布的变形量高于110单
晶铜, 约 4.12[14]. 对于冷拔111单晶铜, 变形量高时, 

111比较稳定, 低应变转向其他取向的区域再次转

回111, 线材中仅有少量的100织构. 因此, 冷拔 

111单晶铜中无法观察到双峰分布[15].  

初始取向不仅改变界面角度分布, 还会导致高

角度界面形成机制出现明显差别 . 在冷拔 100和
111单晶铜中[15], 高角度界面主要对应轴向上不同

织构组分之间的界面, 而在轴向上同一织构组分内, 

变形形成的界面角度不大, 绝大部分属于低角度界

面. 表明冷拔变形过程中, 线材轴向晶体转动不显著. 

图 9(b)为沿图 9(a)所画直线两点间的失配角分布. 从

图 9 可以看出, 在真应变为 4.12 的冷拔110单晶铜

中, 高角度界面不仅对应111和100织构组分之间

的界面, 在111织构组分内也能观察到大量高角度

界面, 表明冷拔110单晶铜中出现了较大轴向晶体

转动, 这可能也是冷拔110单晶铜在失配角分布图

中容易出现高角度峰的原因之一.  

2.4  界面平均失配角以及间距 

根据 EBSD 数据, 塑性变形量对冷拔110单晶

铜界面平均失配角的影响可以获得, 如图 10 所示. 

在分析界面平均失配角过程中, 为了消除 EBSD噪声

的影响, 最小失配角为 1.5°. 因此, 其结果仅能反映

GNBs 的平均失配角. 为了分析晶体取向对界面平均

失配角的影响, 图 10 也给出冷拔100和111单晶铜 
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图 9  真应变 4.12 冷拔110单晶铜相对于轴向的反极图成像(a)及两点间的失配角沿图(b)所画直线的分布图 

 

图 10  冷拔单晶铜 GNBs 平均失配角与变形量之间的关系 

的界面平均失配角. 从图 10 可以看出, 冷拔110单
晶铜的界面平均失配角最大. 当变形量较低时, 100
单晶铜的界面平均失配角最小 , 但变形量较高时 , 

100单晶铜的界面平均失配角高于111单晶铜. 在

冷拔110和100单晶铜中, 塑性变形量()与界面平

均失配角( )之间满足指数为 2/3 的幂定律:  

 2 / 3.k   (2) 

实际上, 面心立方金属的塑性变形量与GNBs平

均失配角之间的关系已有文献报道. 在冷轧变形过

程中, GNBs 平均失配角与变形量之间满足指数为 2/3

的幂定律[26]. 在往复挤压(cyclic extrusion compression)

变形方式下, GNBs 平均失配角的幂指数为 1/2[27]. 但

是, 在累积轧合法(accumulative roll bonding) 变形下, 

当变形量大于 3.2 时, GNBs 平均失配角会出现一个饱

和值, 即随变形量的增加界面平均失配角不再增加[28]. 

从而表明变形方式对界面平均失配角的变化规律有

显著影响. 从图 10 可以看出, 在冷拔变形方式下, 

110和100单晶铜的 GNBs 平均失配角的演变与冷

轧变形方式相似, 幂指数均为 2/3. 在111单晶铜中, 

尽管变形量较低时, 界面平均失配角的演变与其他

取向一致, 但真应变高于 1.96 时, 界面平均失配角出

现一个约 6°的饱和值, 这与累积轧合法报道的现象

一致. 因此, 可以得出不仅变形方式会影响界面平均

失配角, 晶体取向也是影响界面平均失配角的一个

重要因素.  

与110和100单晶铜相比, 高应变冷拔111单
晶铜不仅在 GNBs 平均失配角方面出现显著的差别, 

相应界面平均间距也发生明显改变, 如图 11 所示. 

由图可见 , 在冷拔 110和 100单晶铜以及低应变

111单晶铜中, GNBs 平均间距( D )与变形量()之间

满足如下关系:  

 1 2 / 3 .D k   (3) 

 

图 11  冷拔单晶铜 GNBs 平均间距与变形量之间的关系 



陈建等: 冷拔110单晶铜的形变织构和微观组织演变 
 

904 

这与冷轧面心立方金属 GNBs 平均间距与变形

量的关系一致[26]. 但是, 高应变时, 由于 GNBs 平均

失配角出现饱和, 随变形量的增加冷拔<111>单晶铜

的界面平均间距降低更加明显.  

3  结论 

本文采用 EBSD 和 TEM 方法, 对冷拔110单
晶铜线材的形变织构和微观组织进行了系统分析 , 

并与冷拔111和100单晶铜进行了对比, 得出以下

主要结论.  

( ) ⅰ 与100和111单晶铜相比, 110单晶铜在

冷拔过程中更加不稳定 , 随变形量的增加 , 初始

110织构迅速向111或100转变, 当真应变为 0.94

时, 111织构组分的体积分数已达 60%, 形成111+ 

100织构. 但是, 111和100织构组分沿线材径向

的分布并不均匀, 111织构组分主要位于试样中心, 

100织构则靠近试样表面.  

( )ⅱ  变形量较低时, 冷拔110单晶铜的形变组

织可表征为两类与冷拔方向不平行的晶体学 GNBs, 

随变形量的增加, GNBs 与冷拔方向之间的夹角减小, 

中应变时, 大量 S 带出现, 当真应变大于 1.96 时, 形

成与冷拔方向平行的 LBs.  

( )ⅲ  当真应变小于 1.96 时, 冷拔110单晶铜的

位错界面失配角分布图中仅能观察到一个小角度峰, 

真应变大于 1.96 时, 双峰分布开始出现.  

( )ⅳ  随变形量的增加, 冷拔110单晶铜的 GNBs

平均失配角增加, 平均间距减小, 并在同一织构组分

中也能观察到高角度界面, 与100和111单晶铜相

比, 冷拔110单晶铜的 GNBs 平均失配角和间距更大.  
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