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摘  要：通过热压缩实验研究 AZ31 镁合金挤压杆料在变形温度 300、400 和 500 ℃，应变速率 0.1、0.01 和 0.001 

s−1条件下的流变行为，基于 Arrhenius 方程建立流变应力的本构模型，其中激活能 Q 为 132.45 kJ/mol，应变硬化

系数 n 为 4.67。依据 AZ31 镁合金高温变形中的动态再结晶(Dynamic recrystallization，DRX)机理和位错密度演化

规律，建立宏观变形−微观组织多尺度耦合的位错密度模型，该模型能够反映热加工过程中的加工硬化、动态回

复(Dynamic recovery，DRV)、低角晶界(Low angle grain boundaries，LAGB)和高角晶界(High angle grain boundaries，

HAGB)等机制的交互作用。利用 ABAQUS 的 VUSDFLD 子程序进行热压缩过程的有限元模拟，获得 DRX 分数、

LAGB 和 HAGB 位错密度的数值模拟结果以及压缩载荷。结果表明：实验载荷与模拟结果基本吻合，本文提出的

AZ31 镁合金位错密度模型是合理的。 
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    镁及镁合金是最轻的结构材料，具有密度小、比

强度高和良好的可焊性等优点，被广泛地应用于电子、

汽车和航空产业[1−2]。但由于其为密排六方结构，常温

下能开动的滑移系较少，塑性成形性差[3−5]，然而，非

基面滑移系的临界剪切应力随着温度的升高而降低，

致使其微观组织演化机理随加工条件而变化[6−7]。因

此，应用合适的数学模型对镁合金中高温变形过程中

的微观组织进行预测，对把握镁合金变形规律、揭示

微观机理有重要意义。 

    镁合金中高温变形及其 DRX 行为的相关研究很

多，在不同变形条件下镁合金的 DRX 程度不同，控

制其再结晶的微观机制亦不相同。镁合金根据变形温

度一般可将 DRX 分为低温(200 ℃以下)的孪晶动态再

结晶(Twin DRX, TDRX)，中温(200~250 ℃)的 TDRX

和连续动态再结晶(Continuous DRX, CDRX)和高温

(250 ℃以上 ) 的 CDRX 和不连续动态再结晶

(Discontinuous DRX, DDRX)[8−10]。ION 等[11]通过分析

150~330 ℃下镁合金压缩试验后的微观组织，发现随

着变形量的增加 LAGB 逐渐转变为 HAGB，并将这种

再结晶模式命名为旋转动态再结晶(Rotational DRX, 

RDRX)。由于这种再结晶过程中并没有明显的形核和

长大现象，HUMPHREYS 等[12]和 LI 等[13]把这种再结

晶机制归为 CDRX。SITDIKOV 等[9]认为纯镁在高温

区会出晶界弓出的 DDRX，但在再结晶过程中 DDRX

所占比例很小，主要是 CDRX。镁合金在基面的层错

能较低，但在中高温下，交滑移导致原始晶界附近的

位错滑移面转化为非基面，此时的层错能至少是原来

的 4 倍[8]，因此，在高层错能材料中发生的 CDRX 在

镁合金的中高温变形中起主导作用。CDRX 机制是应

变硬化产生的位错经过滑移在晶界处出现塞积形成亚

晶界，亚晶界不断的吸收位错，晶界角由低角向高角

转变，形成再结晶晶粒，HAGB 继续吸收位错，通过

迁移使晶粒长大的过程[14]。 

    目前，应用较多的微观组织模型是根据金属在压

缩或拉伸变形过程中的流变应力曲线和再结晶的经典

理论建立，即为基于流变应力的微观组织本构模型，

此类模型在钢铁、铝合金材料的微观组织预测上应用

较多，但是由于只考虑流变应力的变化情况，缺乏必

要的材料微观组织演化过程的支撑[15−17]。金属塑性变

形的主要方式是滑移和孪生，滑移的本质是位错的运

动，通过位错的协调满足应变的需求，塑性变形能存

储在位错中，为 DRX 和 DRV 提供驱动力，因此，位 
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错密度是材料内部微观组织变化的关键变量。经典又

具有代表性的位错密度模型有 E−M 模型[18](式(1))和

K−M 模型[12](式(2))。 
 
d / d h r                                  (1) 
 

1/ 2
1 2d / d k k                              (2) 

 
式中：h 为加工硬化参数；r 为回复软化参数；ρ为位

错密度；k1和 k2为材料常数。 

    GOURDET 等 [19]建立了纯铝基于位错密度的

CDRX 本构模型，通过应变硬化、DRV 和 HAGB 的

迁移来解释 CDRX 位错密度变化；PARVIN 等[20]提出

了在大塑性变形下考虑堆垛层错能的位错密度模型；

DINI等[21]将AZ91镁合金的位错密度演变模型分为应

变硬化使位错密度增加和 DRV 使位错密度湮灭。上

述模型都是以位错密度为中间变量，位错密度与应变

之间是确定的函数关系，但以上模型中都缺少时间变

量，均无法预测微观组织随加工时间的变化情况，难

以反映镁合金在加工过程中的CDRX机理。GUO等[22]

研究了 AZ31 镁合金在热轧过程中的微观组织演化，

采用CDRX机制建立了含有时间变量的位错密度简化

模型，但该模型并未考虑热加工中应变速率和 DRX

体积分数对位错密度的影响。 

    本文通过热压缩实验，建立了 AZ31 镁合金高温

流变应力的本构模型，依据镁合金高温变形中的 DRX

机制和位错演化规律，考虑了应变速率、DRX 体积分

数、温度和时间变量对位错密度的影响，最终建立了

宏观变形−微观组织(位错密度)多尺度耦合模型。利用

ABAQUS 软件中的 VUSDFLD 子程序嵌入建立的位

错密度模型进行热压缩过程的有限元模拟，并通过实

验载荷和模拟结果的压缩反力对比，为镁合金的塑性

变形研究提供理论依据。 

 

1  热压缩实验及流变应力本构模型 

 

1.1  热压缩实验 

    实验所用的材料为 AZ31 镁合金挤压杆料，试样

尺寸为 d 8 mm×12 mm 圆柱体，在 AG-100KN 电子

万能高温材料试验机上进行热压缩实验，采用 Raytek

红外测温仪测量实验过程中试样温度的变化。实验的

变形温度为 300、400 和 500 ℃，变形速率为 0.1、0.01

和 0.001 s−1。实验结束时对试样及时水淬处理，以保

留材料压缩变形后的微观组织，变形前后压缩试样如

图 1 所示。通过实验获得了真实应力−应变曲线，如

图 2 所示。 

 

 

图 1  AZ31 镁合金压缩试样 

Fig. 1  Compression specimen of AZ31 magnesium alloy:   

(a) Before deformation; (b) After deformation 

 

 

图 2  AZ31 镁合金的真实应力−真实应变曲线 

Fig. 2  True stress−true strain curves of AZ31 magnesium 

alloy: (a) 0.1 s−1; (b) 0.01 s−1; (c) 0.001 s−1 
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1.2  流变应力本构模型 

    SELLARS[23]指出热加工的塑性变形与高温蠕变

发生在相似的温度范围，具有类似的热激活机制。因

此，可以认为稳态应力取决于温度和应变速率，并使

用蠕变方程进行建模如下： 

exp[ /( )] [sinh( )]nZ Q RT A               (3) 

式中：Z 为 Zener-Hollomon 参数；为应变速率；Q

为变形激活能；R 为气体常数，值为 8.314 J/(mol·K)；

T 为变形温度；A、α、n 为材料常数。 

    由于该模型中并没有体现出应变因素的影响，因

此只能表示稳态应力。为了能够更好地描述热加工过

程，一些学者[24−26]在 E−M 模型的基础上采用了分段

函数的形式来构建模型，分为伴随有 DRV 的加工硬

化阶段和 DRX 的软化阶段。DRX 体积分数 XDRX 是

DRX 中关键变量，LIU 等[27]基于 Sellars 模型、Kopp

模型和 Yada 模型提出了新的 DRX 体积分数模型(式

(4))，结果表明其预测值与实验很好的吻合，有效地揭

示了 AZ31 镁合金热成形过程 DRX 演变规律。 

c 0.5 c(1 ( ) /( )) 1
DRX v(1 )X K                         (4) 

2 2 2
DRV s 0 s c

DRV s ss DRX c

[ ( ) exp( )]       ( )

( )                  ( )

r

X

      
     

    


  

≤

＞
   (5) 

式中： c 为临界应变； 0 为初始应力； ss 为稳态应

力； DRV 和 s 分别为加工硬化和动态回复动态平衡

下的应力和饱和应力；XDRX为 DRX 体积分数； 0.5 为

50%的 XDRX对应的应变值；Kv为材料常数。 

 

1.3  模型参数的确定 

    通过 AZ31 镁合金流动应力应变曲线可知，加工

硬化和 DRX 软化达到动态平衡时，流动应力值趋于

稳定。为了确定 DRX 临界应变值，NAJAFIZADEH

等[28]提出 DRX 的临界应力通过应变硬化率 θ−真实应

力 σ曲线(见图 3)的拐点来表征。对 θ−σ曲线进行三次

多项式拟合，然后通过拟合后获得的公式进行二阶导

数求极值获得临界应力，其中 = /    。有研究指  

出[29]：临界应变与峰值应变之间存在线性关系，即

c p=K  。 

    在热加工中，低应力水平下流变应力与应变速率

之间的关系用指数关系描述： 
 

nA                                      (6) 
 
式中：A和 n为材料常数。而高应力水平下的流变应

力与应变速率之间的关系用幂指数关系描述： 

exp( )A                                (7) 

式中：A和 β为材料常数。在热变形的本构方程研究

中，对于易发生 DRV 的材料常选用稳态应力值 ss ，

而对于易发生 DRX 的材料常选用峰值应力 p 值。通

过联立式(3)、(6)和(7)，可得到 n是 pln 和 ln的线

性斜率；β是 P 和 ln线性斜率；n 是 ln[sinh( )] 和

ln线性斜率； 值等于 / n 。热变形激活能 Q 可由

式(8)计算获得： 
 

 

图 3  应变硬化率 θ−真实应力曲线 

Fig. 3  Strain hardening rate θ−true stress curves: (a) 0.1 s−1; 

(b) 0.01 s−1; (c) 0.001 s−1 
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ln ln[sinh( )]

ln[sinh( )] (1/ )T

Q R
T 

 


    
    

     


        (8) 

    由图 4(a)可得 n值约为 6.83，由图 4(b)可得 β约

为 0.197，由图 4(c)可得 n 约为 4.67，由图 4(c)、(d)

可得激活能 Q 约为 132.45 kJ/mol，根据 β和 n 可知
为 0.0288。 

    根据实验的真实应力−应变曲线可以得到初始应

力 0 、峰值应力 p 、稳态应力 ss 、初始应变 0 和

峰值应变 p 。如图 5(a)~(e)，初始应力 0 与 ln Z 、 pln
与 ln Z 、饱和应力 s 与峰值应力 p 、稳态应力 ss 与

峰值应力 p 和峰值应力 p 与 ln Z 都存在线性关系。

将式(5)进行变化可得 

2 2
0 s

c2 2
DRX s

1
ln     ( )r

 
 

  

 
    

＜                  (9) 

    由式(9)可计算获得 r 值，对 ln r 与 ln Z 拟合发现

两者存在线性关系，如图 5(f)所示。根据式(5)可以计

算获得 0.5 ，通过对 0.5ln 与 ln Z 的线性拟合可知两者 

之间存在线性关系，如图 5(g)所示。根据式(4)可知，

ln[(1−XDR)/XDRX]与 1−(ε−εc)/(ε0.5−εc)的线性斜率为 Kv，

线性拟合结果如图 5(h)所示。由此，本文建立了 AZ31

镁合金的流变应力本构模型如下： 

 c 0.5 c

2 2 2 0.5
DRV s 0 s c

DRV s ss DRX c

1[1 ( ) /( )]
DRX

0.1617
p

0.1617
c p

0

s p

[ ( ) exp( )]      ( )

( )                     ( ) 

1 29.5

0.002864

0.62 0.001776

5.69746ln 69.7951

1.01967

r

X

X

Z

Z

Z

   

      
     



 


 

  

   
  

 

 

  

 

 

≤

＞

ss p

0.18946

0.16975

0.05458
0.5

3

0.27819

0.59323 6.34927

711.802

1.4682

0.08241

132.45 10
exp

p

r Z

Z

Z

Z
RT

 
























 


 
  
  
       



 (10) 

 

 
图 4  峰值应力与应变速率和温度的线性关系 

Fig. 4  Linear relationships of peak stress with temperature and strain rate: (a) pln − ln ; (b) p − ln  (c) ln[sinh( )] − ln  

(d) ln[sinh( )] −1/T 
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图 5  线性拟合曲线 

Fig. 5  Linear fitting curves: (a) pln − ln Z ; (b) σ0− ln Z ; (c) s − p ; (d) ss − p ; (e) pln − ln Z ; (f) ln r − ln Z ; (g) 

0.5ln − ln Z ; (h) DRX DRXln[(1 ) / ]X X − c 0.5 c1 ( ) /( )       
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1.4  模型精度评价 

    运用建立的流变应力本构模型(式(10))预测 AZ31

镁合金真实应力−应变曲线，并与实验结果对比可知

二者基本吻合，如图 6 所示。进而评价了模型的精度，

采用相关系数 Rcc 和平均相对误差 MRe(Mean relative 

error)对模型的预测值进行统计学误差评价。 

1
cc

2 2

1 1

( )( )

( ) ( )

N

i i
i

N N

i i
i i

E E P P

R

E E P P



 

 


 



 
                (11) 

 

 

图 6  实验和计算的真实应力−应变曲线 

Fig. 6  True stress−true strain curves of experiment and 

calculation: (a) 0.1 s−1; (b) 0.01 s−1; (c) 0.001 s−1 

Re
1

1
100%

N
i i

ii

E P
M

N E


                     (12) 

 
式中：Ei和 Pi分别为实验和预测流变应力值；E 和 P

分别为实验及预测流变应力平均值；N 为样本总数。

经计算，预测值与实验值的相关系数 Rcc=0.99693，平

均相对误差 MRe=5.06%。 

 

2  位错密度模型 

 

    位错密度的变化是材料变形过程中性能变化的最

主要内因，AZ31 镁合金在热加工中的 DRV 和 DRX

与材料位错密度的演化有密切的关系。GUO 等[22]提出

与时间变量相关的 AZ31 镁合金热轧过程的位错密度

模型，如式(13)和(14)所示。式中， c
i 、 H

i 、 L
i 和 A

i
表示第 i 时间增量 dt 下的晶胞内自由位错密度、高角

晶界位错密度、低角晶界位错密度和湮灭的位错密度，

若 i=0 则表示初始位错密度；dε应变增量；c、c1、c2

和 c3为材料常数；m1、m2和 m3表示 Q/R。虽然该模

型考虑了变形温度和时间对位错密度变化的影响，但

应变速率和 XDRX对位错密度的变化也有重要影响。应

变速率越低，变形时间越长，越有充裕的时间进行

DRX；XDRX越高，越能促进 LAGB 吸收晶胞内自由位

错形成 HAGB 以及 HAGB 的迁移[30−31]。 

    镁合金CDRX产生的位错密度转化过程可分为以

下 5 个部分，如图 7 所示。 

    1) 应变增量 dε 引起晶胞内自由位错的增加，则

晶胞内自由位错密度增加 cd ； 

    2) 通过 DRV 使晶胞内自由位错湮灭，则晶胞内

自由位错密度降低 cd； 

    3) 通过 CDRX 使晶胞内自由位错转化为 LAGB

和 HAGB 位错，则晶胞内自由位错密度降低 cd； 

    4) LAGB 吸收晶胞内自由位错向 HAGB 转化，则

晶胞内自由位错密度降低 cd，LAGB 位错密度降低

Ld和 HAGB 位错密度增加 Hd ； 

    5) HAGB 的迁移使 HAGB 位错的消减，HAGB

位错密度降低 Hd 。 

    式(13)和(14)并未考虑 LAGB 向 HAGB 的转变引

起的位错密度变化和 HAGB 发生迁移而使 HAGB 位

错消减。根据上述分析，完善了 LAGB 和 HAGB 位

错密度的演变过程，考虑了应变速率和 DRX 体积分

数对 LAGB 和 HAGB 位错密度的影响，并引入应变

速率修正了 DRV 使晶胞内自由位错的湮灭的部分，

建立了新的镁合金高温变形的宏观变形−微观组织(位

错密度)多尺度耦合模型，如式(15)~(20)所示。式中，
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XDRX为上文建立的 DRX 体积分数模型，如式(10)；n1、

n2、n3、c4、c5、m4和 m5为材料常数；μ为泰勒因子，

一般取 0.5；M 为剪切模量，M=E/(1+ )；E 为弹性模

量； 为泊松比；b为 Burgers 矢量。式(20)为位错密

度与流变应力的关系，可用于确定模型中的参数。由

此，建立的微观组织模型就可以通过微观组织参数定

量描述宏观应力的变化情况，对于揭示材料内部微观

组织演化的规律至关重要[32]。  

c H L Ad d d d di i i ic                          (13) 
 

1
c c 1 1d d exp( / ) di ic c m T t            

     c 2 2 c 3 3exp( / ) d exp( / ) di ic m T t c m T t           

 (14) 
1

c H L Ad d d d dni i i ic                          (15) 
 

1
c c 1 1d d exp( / ) di ic c m T t            

1
c 2 2 c 3 3exp( / ) d exp( / ) dni ic m T t c m T t             

    (16) 
2

L L L L

1
4 4 DRXd exp( / ) dni i i ic m T X t              

       (17)  
2

L

1
H H H 4 4 DRXd exp( / ) dni i i ic m T X t               

     3
5 5 DRX Hexp( / ) dn ic m T X t             (18) 

 

H L
i i i                                   (19) 

 
iMb                                 (20) 

 

 
图 7  镁合金 CDRX 产生的位错密度转化示意图 

Fig. 7  Schematic representation of dislocation density 

evolution by magnesium alloy CDRX 

 

3  高温压缩有限元数值模拟 

 

    ABAQUS 软件为用户提供了强大而又灵活的用

户子程序接口(User subroutine)和应用程序接口(Utility 

routine)。本文采用 ABAQUS 中的 VUSDFLD 子程序

接口，运用 Fortran 语言对新建立的位错密度模型编写

接口程序，使用 VGETVRM 方法方便地获取材料点参

数，重新定义材料点的场变量，使之作为时间的函数。

将 DRX 体积分数、HAGB 和 LAGB 位错密度等定义

为解依赖的状态变量，在数值模拟结果中可以显示相

对应的云图。图 8 所示为 Fortran 语言编写 VUSDFLD

子程序接口的程序流程图。 

 

 
图8  Fortran语言编写VUSDFLD子程序接口的程序流程图 

Fig. 8  Program flow chart of VUSDFLD subroutine interface 

in Fortran language 
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    利用上述建立的AZ31镁合金的微观组织模型(见

式(15)~(20))和 AZ31 镁合金材料属性(见表 1[33−35])进

行热压缩过程的有限元数值模拟，模拟结果的压缩载

荷随时间的变化曲线与实验获得曲线进行比较可知，

二者趋势一致，吻合度较高，如图 9 所示。图中给出

了当应变速率0.01 s−1温度400 ℃时，利用式(13)和(14)

的未修正位错密度模型预测的结果，发现修正后的位

错密度模型较真实地反映了宏观的 AZ31 镁合金热压

缩过程中的应变硬化、DRV 和 DRX 软化导致的载荷

变化情况。根据实验和模拟结果确定了位错密度模型

中各参数值，如表 2 所列。 

    利用本文建立的模型(式(15)~(20))进行热压缩过

程的微观组织有限元模拟，可以得出热压缩过程中任

一时刻的 XDRX、 c 、应力、 L 和 H 的分布情况。

图 10 所示为在不同温度和不同应变速率下压缩到最

大下压量时晶胞内自由位错密度 c (SDV3)、应力 
 
表 1  AZ31 镁合金材料属性[33−35] 

Table 1  Material properties of AZ31 magnesium alloy[33−35] 

Elasticity modulus, 
E/MPa 

Poisson’s ratio,  
  

Density, ρ/ 
(tonne·mm−3) 

Specific heat capacity/ 
(J·kg−1·℃−1) 

Thermal conductivity/ 
(W·m−1·℃−1) 

Burgers vetor/ 
nm−1 

4.50×103 0.35 1.78×10−9 1.20×109 96.4 0.321 

 
表 2  AZ31 镁合金位错密度模型参数 

Table 2  Parameters used in dislocation density model of AZ31 magnesium alloy 

Catagory Parameter Value Parameter Value Parameter Value 

Work Hardening c 1.65×1011 − − 0
c  9.00×107 

HAGB c1 8380 m1 4000 0
H  9.06×109 

LAGB c2 28860 m2 4000 0
L  2.35×109 

DRV c3 1.17×1010 m3 12500 n1 −0.42 

Transformation from LAGB to HAGB c4 8.1×10−3 m4 4720 n2 0.85 

Annihilate of HAGB c5 1.34×10−3 m5 6250 n3 1.15 

 

 

图 9  实验和模拟结果的载荷随时间的变化

曲线 

Fig. 9  Curves of experimental load and

simulated reaction force changed with time:

(a) 0.1 s−1; (b) 0.01 s−1; (c) 0.001 s−1 
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图 10  晶胞内自由位错密度 c 、应力、LAGB 位错密度 L 和 HAGB 位错密度 H 云图 

Fig. 10  Cloud diagrams of internal dislocation density inside cells c , stress, LAGB dislocation density L , and HAGB dislocation 

density H  

 

(SDV6)、LAGB 位错密度 L (SDV7)和 HAGB 位错密

度 H  (SDV8)的云图。结合位错密度模型确定的参数

分析可知：1) 在相同的应变速率和应变量下，随着温

度升高，DRV 和 DRX 的程度越高，XDRX越大，晶胞

内自由位错密度 c 的湮灭速度加快，促进 LAGB 吸收

晶胞内自由位错向 HAGB 的转化，也加速了因 HAGB

迁移产生的 HAGB 位错的消减。但同时由于晶胞内自

由位错密度 c 的减少不仅抑制了 LAGB 和 HAGB 位

错的生成，还抑制了 LAGB 吸收晶胞内自由位错向

HAGB 的转化以及 HAGB 迁移产生的 HAGB 位错消

减。因此，温度越高，LAGB 和 HAGB 位错密度总和

越低，宏观应力下降；2) 在相同的温度和应变量下，

应变速率越高，XDRX越小，抑制 LAGB 吸收晶胞内自

由位错形成 HAGB 以及 HAGB 的迁移，LAGB 和

HAGB 位错密度升高，因此表现出更高的宏观应力。 

    GOURDET等[19]提出了铝合金的CDRX位错密度

模型，计算了晶胞内自由位错密度，并得出 LAGB 位

错密度随应变速率的升高而升高，随温度的升高而降

低的规律。GUO 等[36]通过 EBSD 实验研究了不同轧

制参数对 AZ31 镁合金 DRX 微观组织演化的影响，结

果表明：LAGB%随着温度的升高而降低，HAGB%随

着温度的升高出现增长停滞或下降趋势。VALIEV  

等[37]研究表明应变速率对镁合金位错密度的影响显

著，位错密度随着应变速率的增加而增加。上述的研
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究结果与本文建立的位错密度模型预测的 LAGB 和

HAGB 位错密度的结果有相同趋势，由此验证了所建

模型的合理性。 

 

4  结论 

 

    1) 通过热压缩实验，构建了基于 Arrhenius 方程

的 AZ31 镁合金流变应力的本构模型，其中激活能 Q

为 132.45 kJ/mol，应变硬化系数 n 为 4.67。校核了模

型的精度，模型预测值与实验值的相关系数 Rcc 为

0.99693，平均相对误差 MRe为 5.06%。 

    2) 依据 AZ31 镁合金高温变形中的 DRX 机理，

提出了新的含有时间变量的位错密度模型。通过热压

缩过程的微观组织模拟，获得了压缩载荷和时间的关

系曲线，与实验结果吻合较好，由此确定了位错密度

模型中的参数值。 

    3) 根据有限元模拟结果预测了AZ31镁合金热压

缩过程中晶胞内自由位错密度 c 、LAGB 位错密度

L 和 HAGB 位错密度 H 的分布规律和变化情况。结

果表明：在相同的应变速率和应变量下，温度越高，

LAGB 和 HAGB 位错密度总和降低，宏观应力越小；

在相同的温度和应变量下，应变速率越高，LAGB 和

HAGB 位错密度的总和增加，宏观应力越大。 
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Dislocation density model of AZ31 magnesium alloy and 
microstructure prediction of thermal compression 

 

WANG Jian-qiang, GUO Li-li, WANG Chang-feng 
 

(Continuous Extrusion Engineering Research Center, Ministry of Education,  

School of Materials Science and Engineering, Dalian Jiaotong University, Dalian 116028) 

 

Abstract: Thermal-mechanical behavior of AZ31 magnesium alloy extruded rod was investigated by thermal 

compression experiment at the deformation temperatures of 300, 400, 500 ℃ and the strain rates of 0.1, 0.01, 0.001 s−1. A 

flow stress constitutive model of the alloy was established based on the regression analysis by the Arrhenius type 

equation. The activation energy Q is 132.45 kJ/mol and the strain hardening coefficient n is 4.67. According to the 

dynamic recrystallization (DRX) mechanism of AZ31 magnesium alloy at high temperature deformation, a multi-scale 

coupled dislocation density model of macroscopic deformation-microstructure of magnesium alloy during high 

temperature deformation was proposed. The model could reflect the interactions among work hardening, dynamic 

recovery (DRV), transformation from low angle grain boundaries (LAGB) into high angle grain boundaries (HAGB) and 

mechanisms during the hot working process. Furthermore, the finite element simulation of the compression process was 

performed by VUSDFLD subroutines in ABAQUS software. As a result, DRX volume fraction, compression force, and 

the dislocation density of HAGB and LAGB are obtained. It is obvious that the simulated results are similar to the 

experimental force. The new proposed dislocation density model of AZ31 magnesium alloy is reasonable. 
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