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摘 要：阐述了镁合金应变硬化行为的研究现状；概括了组织参数对镁合金应变硬化行为的影响；提出此研究领 

域尚需解决的科学问题。镁合金的应变硬化行为与激活变形模式的类型和数量有密切的关系。此外，织构、固溶 

元素、析出相和晶粒尺寸等组织参数对滑移和孪生主导变形的应变硬化行为都有较大的影响。目前，组织参数与 

应变硬化行为的关系还需要更加系统的研究。此外，有必要研究和开发适用于镁合金的应变硬化理论模型。 
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Abstract:  Some  aspects  of  the  present  research  on  the  strain  hardening  behavior  at  room  temperature  in  wrought 
magnesium alloys were reviewed. The influence of the typical microstructure parameters on the strain hardening behavior 
of magnesium alloys was also discussed. Finally, a few critical scientific problems in this research field were pointed out. 
The  strain  hardening  behavior  of  magnesium  alloys  exhibited  a  strong  dependence  on  the  type  and  amount  of  active 
deformation modes. Moreover,  both  the  strain  hardening  behavior  dominated  by  dislocation  slip  and  twinning  can  be 
greatly  influenced by  texture, solid solution element, precipitate  and grain size. Currently,  the  relationship between the 
microstructure and strain hardening behavior has not been symmetrically studied. Furthermore, further works are needed 
to study and develop the strain hardening model suitable for magnesium alloys. 
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为了应对全球能源与环境问题，开发比强度高且 

易回收的绿色结构材料是未来发展的方向之一。因 

此，具有低密度、高比强度和比刚度且易于回收等优 

点的镁合金受到国内外研究学者的广泛关注 [1] 。目前， 

镁合金的使用多以铸态合金为主。与铸态合金相比， 

变形镁合金具有均匀细小的组织结构和更好的强韧 

性。因此，随着高性能镁合金的需求和发展，变形镁 

合金的开发和应用已成为当前研究的热点 [2] 。 
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近年来，国内外研究学者对变形镁合金塑性变形 

机理已进行了深入系统的研究，并基本形成了具有镁 

合金特色的塑性变形理论。大部分的研究主要集中在 

镁合金的组织特征及变形条件与屈服强度的关系 [3−5] 。 

然而，金属材料除了作为承载的结构件外，也是一种 

重要的塑性成形材料。因此，金属材料的性能不仅要 

考虑屈服强度，而且也应注重其塑性变形能力。材料 

的塑性变形能力与屈服后整个塑性变形阶段流变应力 

的变化密切相关。材料的塑性变形能力通常使用宏观 

应变硬化率(θ=dσ/dε。其中，σ和 ε分别为宏观变形的 

真应力和真应变)曲线来进行定量分析 [6] 。材料的强 

度、延展性、韧性以及成形性能都与应变硬化行为有 

关 [7] 。因此，对于材料的强韧化控制，应变硬化行为 

的研究和理解非常重要。立方结构材料的应变硬化行 

为已得到较多的研究，并且发现位错林的堆积是主要 

的硬化机制 [8] 。大多数镁合金都具有密排六方结构。 

这种结构具有较低的对称性，且在低温下可开动的滑 

移系非常有限。这些因素致使镁合金的应变硬化特征 

不同于立方系金属的 [3−5] 。镁合金独特的应变硬化特 

征主要表现在如下两个方面 [2−5] ：1)  密排六方结构的 

镁合金在加工和变形过程中很容易产生织构，且镁合 

金中各变形模式的临界剪切应力相差很大。因此，镁 

合金的应变硬化行为表现出强烈的各向异性；2) 
} 2 1 10 {  拉伸孪生是镁合金重要的塑性变形机制之一， 

且孪生的开动会极大地影响应变硬化行为。因此，有 

必要对镁合金应变硬化行为的微观机理及其影响因素 

进行系统的研究。 了解镁合金中应变硬化的微观机理、 

影响因素及控制方法，对于镁合金的设计以及进一步 

广泛的应用具有重要的意义。本文作者基于此背景及 

近期国内外研究成果综述镁合金室温应变硬化行为的 

研究现状，并提出展望。 

1  镁合金应变硬化行为的特征 

在加工和变形过程中，密排六方结构的镁合金很 

容易产生织构 [9−10] 。此外，镁合金中各变形模式的临 

界剪切应力相差很大，且在室温下仅有基面滑移和 
} 2 1 10 {  孪生是最易开动的变形模式。因此，变形镁合 

金在低温下通常具有强的塑性各向异性 [3,  11−12] 。图  1 
所示为轧制态 ZK60 板材沿不同方向加载时的真应力 
−应变曲线及其对应的应变硬化率曲线。由图 1可见， 

轧制态  ZK60  板材具有非常大的塑性各向异性。沿 
45°(轧制方向与板材法向的夹角)和沿轧制方向(RD) 

压缩的屈服强度远小于沿板材法向(ND)压缩和沿  RD 
拉伸的屈服强度。此外，镁合金也表现出非常大的拉 

伸压缩屈服不对称性(如沿  RD 的拉伸和压缩)。对于 

镁合金而言，塑性各向异性表现为屈服强度的各向异 

性，整个塑性变形过程中应变硬化行为也显示了极大 

的各向异性(见图 1(b)所示)。 沿 ND压缩和沿 RD拉伸 

时，弹塑性转换后应变硬化率线性地降低。研究认为： 

弹塑性转化后，应变硬化率的线性降低主要与动态回 

复的软化作用有关 [13] 。沿 RD 方向压缩时表现出凹形 

的流变应力形状。这是典型的  } 2 1 10 {  孪生主导变形的 

特征 [14] 。沿  45°拉伸时，在塑性变形的初始阶段，材 

料的应变硬化率几乎维持恒定。当大多数晶粒的基面 

滑移择优开动时会表现出这一特征 [13] 。因此，这些差 

异与变形中激活的变形模式的类型有密切的关系。主 

导变形机制的临界分切应力(τcr)和Schmid因子(f )决定 

图  1  轧制态  ZK60 板材不同加载状态下的真应力−应变曲 

线和对应的应变硬化率曲线(A、B、C 和 D 分别代表沿 RD 

拉伸、沿 RD压缩、沿 45°(ND和 RD 的夹角)压缩和沿 ND 

压缩) 

Fig. 1  True stress−strain  curves (a) and corresponding  strain 

hardening  rate  curves  (b)  of  rolled  ZK60  plate  subjected  to 

various load conditions (A, B, C and D represent tension along 

RD,  compression  along  RD,  compression  along  45°  (angle 

between ND and RD) and compression along ND)
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屈服强度，而塑性变形过程中激活变形模式的交互作 

用将决定应变硬化行为。对于镁合金而言，主导的变 

形机制除了滑移还有  } 2 1 10 {  孪生。在此，分别讨论镁 

合金中滑移和孪晶为主导变形机制时的应变硬化 

特征。 

2  滑移主导变形的应变硬化行为及 

其影响因素 

2.1  滑移主导应变硬化行为的特征 

当位错滑移为材料主导变形机制时，通常使用 
θ−(σ−σ0.2)曲线来分析材料的应变硬化行为 [13] 。其中 
σ0.2 为材料的  0.2%屈服强度，且  σ−σ0.2 与材料中的位 

错密度有关 [13] 。对于滑移主导的变形而言，塑性变形 

过程中的硬化和软化主要与位错的堆积和湮灭有关。 

研究显示，对于镁合金而言，滑移主导变形的应变硬 

化行为主要分为 3个阶段(见图 2) [13] 。阶段 I：弹塑性 

转化阶段；阶段 II：恒定的应变硬化率阶段；阶段 III： 

应变硬化率线性降低的阶段。事实上，在立方系金属 

中也观察到了应变硬化的这 3个阶段。然而，与立方 

系金属相比，密排六方结构的镁合金具有更差的对称 

性和更为复杂的滑移系统。因此，镁合金的应变硬化 

微观机制不同于立方系金属的。 

图 2  位错滑移主导变形的应变硬化率曲线示意图 

Fig.  2  Schematic  diagram  showing  representative  strain 

hardening curves for deformation dominated by dislocation slip 

室温下，镁合金最易开动的滑移系为基面<a>滑 

移。此外，越来越多的研究发现柱面<a>滑移也对镁 

合金的室温变形有重要作用 [15−16] 。且当基面<a>滑移 

和  } 2 1 10 {  孪晶都不易开动时，柱面<a>滑移可能成为 

主导的变形机制(例如垂直于晶粒  c 轴的拉伸) [17] 。锥 

面<c+a>滑移具有非常大的  τcr，常常在变形的后期才 

能激活。因此，前期工作更多地集中在基面<a>滑移 

和柱面<a>滑移主导变形的应变硬化行为的研究。 
VALLE等 [13] 的研究发现， 主导滑移系的类型会极大地 

影响镁合金材料的应变硬化行为(见图 3)。 当大多数晶 

粒具有基面<a>滑移开动的择优取向时，拉伸初始阶 

段具有恒定的应变硬化率(应变硬化第二阶段)。随着 

应变的增加，基面<a>滑移系的分切应力迅速降低。 

这种情况下， 如果柱面<a>滑移具有较高的 f， 那么<a> 
螺旋位错就会通过交滑移进入柱面。这就会引起宏观 

硬化率的降低并进入应变硬化的第三阶段。而当主导 

变形机制为柱面<a>滑移时，弹塑性转化后直接进入 

了应变硬化第三阶段。可见，激活滑移系的类型将会 

图 3  CEAP­A(ST)和CEAP­C(ST)状态AM60合金沿挤压方 

向拉伸的应力−应变曲线和对应的宏观应变硬化率曲线 

(CEAP­A(ST)样品织构的 c轴与拉伸轴成 90°(柱面滑移主导 

变形)， 而 CEAP­C(ST)样品织构的 c轴与拉伸轴成 45°(基面 

滑移主导变形)) [13] 

Fig.  3  Stress−strain  curves  of  tension  along 

extrusion direction  (a)  and  corresponding  macroscopic  strain 

hardening  rate  curves  (b)  of  CEAP­A(ST)  and  CEAP­C(ST) 

AM60  samples  (Angle  between  c­axis  of  texture  in 

CEAP­A(ST)  sample  and  tension  axis  of  90°  (dominated  by 

prismatic slip). Angle between c­axis of texture in CEAP­C(ST) 

sample and tension axis of 45° (dominated by basal slip)) [13]
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影响位错的演变。研究显示，对于密排六方的镁合金 

而言，位错的动态回复与从基面到柱面的<a>位错交 

滑移有关 [13] 。当柱面<a>滑移择优开动时会增强交滑 

移的开动，并抑制应变硬化的第二阶段。相反地，基 

面<a>滑移的择优开动会维持恒定的应变硬率并延迟 

位错的动态回复。 

2.2  滑移主导应变硬化行为的影响因素 

滑移主导变形的应变硬化行为与塑性变形过程中 

位错的增殖和回复有关。对于镁合金而言，激活滑移 

系的类型会直接影响位错的增殖和回复。因此，影响 

塑性变形过程中激活滑移系类型的组织参数也将成为 

滑移主导变形应变硬化行为的影响因素。 
1) 初始织构 

初始织构会影响各变形模式激活的难易程度 
(Schmid因子，f )。因此，在较低温度下(＜150 ℃)， 

初始织构对镁合金的变形行为(屈服强度、 应变硬化行 

为)有极大的影响 [4] 。对于镁合金而言，一个变形模式 

决定的屈服应力可通过计算 τcr 与 f值的比(σs=τcr/f)来半 

定量地评估，且具有较小的 τcr/f 值的变形模式最容易 

激活 [18−20] 。图 4所示为不同变形模式的 τcr/f作为 ψ角 

的函数曲线图 [20] 。其中，ψ 为拉伸轴与晶粒 c 轴的夹 

角。可见，通过调整镁合金的初始织构，可以有效地 

调整各变形模式的 CRSS/SF值， 从而改变各变形模式 

对塑性变形的贡献。当拉伸轴与晶粒 c轴成 0°时，拉 

伸变形的主导变形机制为  } 2 1 10 {  孪生；当拉伸轴与晶 

粒  c 轴成  45°时，基面滑移成为其主导变形机制；当 

拉伸轴与晶粒 c 轴成 90°时，基面滑移和  } 2 1 10 {  孪生 

都难以激活。此时，柱面滑移成为主导的变形机制。 

图 4  不同拉伸角度下各变形模式的 σs 值的变化曲线 [20] 

Fig.  4  Variation  of  σs  of  deformation modes  under  different 

tension angles [20] 

因此，织构会直接影响主导变形机制。 2.1节中分析表 

明镁合金的应变硬化与主导变形机制的类型有密切的 

关系。因此，初始织构可以极大地影响镁合金的应变 

硬化行为。目前，报道的滑移主导变形的应变硬化行 

为主要有两种类型： 1) 大部分晶粒的取向有利于基面 

滑移的激活时(拉伸轴与晶粒 c轴成 45°)，塑性变形的 

初始阶段会表现为恒定的应变硬化率(应变硬化率第 

二阶段) [13] ；2)柱面滑移的择优开动会抑制应变硬化第 

二阶段，且弹塑性转换后将直接进入线性降低的应变 

硬化率第三阶段 [13, 21−22] 。此外，应变硬化率第三阶段 

的斜率也与初始织构有关。拉伸轴与晶粒 c 轴的夹角 

从 90°减小到 45°时， 主导变形机制由柱面滑移逐渐转 

变为基面滑移。前期研究发现：当轧制板材的基面织 

构朝 RD 方向发生倾斜后，沿 RD 拉伸的应变硬化率 

第三阶段降低地更加缓慢(见图 5) [22] 。 即轧制板材的基 

面织构发生倾斜会减缓动态回复的发生。这是由于基 

面织构朝 RD 倾斜后，沿 RD 方向拉伸时基面滑移的 
SF增加，从而增强了基面滑移的开动 [22] 。由 2.1节中 

分析可知，基面滑移的增强会减缓位错的动态回复。 
2) 晶粒尺寸 

晶粒尺寸的大小决定组织中晶界界面的数量。界 

面作为阻碍位错运动的结构可达到提高材料强度的效 

果(Hall­Petch 影响) [23] 。此外，VALLE等 [13] 和 GUO等 
[24] 的研究发现，晶粒尺寸也会影响滑移主导的应变硬 

化行为。图 6(a)所示为不同晶粒尺寸 AZ31 镁合金轧 

制板材的拉伸应变硬化率曲线。由于 AZ31 轧制板材 

具有基面织构，因此，沿垂直于 ND 拉伸时柱面滑移 

为主导的变形机制。由  2.1 节的分析可知，当柱面滑 

移为主导变形机制时，弹塑性转化后将直接进入线性 

降低的应变硬化率第三阶段。随着晶粒尺寸的减小， 

应变硬化率第三阶段逐渐地降低。因此，晶粒细化会 

增强动态回复并降低应变硬化率 [13] 。值得注意的是， 

晶粒细化并没有影响应变硬化率第三阶段的斜率，而 

是降低了应变硬化率第三阶段的外推值(θIII)。研究显 

示多个滑移系的激活可以增强动态回复，且晶粒细化 

可以增强多重滑移(非基面滑移和晶界滑动等)的激 

活 [2,  20,  25] 。因此，晶粒细化降低宏观应变硬化率可能 

是由于增强了多重滑移的激活导致的。然而，对于晶 

粒细化为何没有影响应变硬化第三阶段斜率的微观机 

理还不清楚。此外，晶粒细化不仅降低了柱面滑移主 

导变形的应变硬化率第三阶段的外推值，而且还可以 

降低基面滑移主导变形的应变硬化第二阶段的外推值 
(见图  6(b))。目前对于该现象的机理和系统的研究还 

未被报道。
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图 5  原始态轧制板材的基面极图、RUB加工的轧制态板材的基面极图以及两种板材沿 RD方向拉伸的应变硬化率曲线 [22] 

Fig. 5  Basal plane pole  figure of  as­received rolled  sheet (a), basal plane pole  figure of  sheet processed by RUB  (b)  and strain 

hardening rate curves of two sheets when tensioned along RD (c) [22] 

图 6  晶粒尺寸对应变硬化行为的影响 [13] 

Fig. 6  Influence of grain size on strain hardening behavior dominated by prismatic slip (a) and basal slip (b) [13] 

3) 固溶原子与析出相 

固溶原子和析出相除了在变形初期对屈服强度有 

贡献外，在塑性变形过程中对应变硬化行为也有一定 

的影响。近年来，本文作者研究了时效析出对 
Mg­Y­Nd 合金应变硬化行为的影响(见图  7) [26] 。对于 

该Mg­Y­Nd合金， 沿挤压方向压缩(CD//ED)和垂直于 

挤压方向压缩(CD⊥ED)的主导变形机制都是滑移。 研 

究发现，时效样品表现出更高的初始硬化率，然而随 

着应力的增加时效样品的应变硬化率更快地降低。这 

说明时效析出可以增强位错的动态回复。其他国内外 

研究学者也在镁合金中观察到类似的现象。如 

YAKUBSTOV等 [27] 的研究认为AZ80合金中高的固溶 

量增强了应变硬化能力。CHEN  等 [28] 发现时效后 
ZK60 合金中大量 Mg­Zn 粒子的出现和固溶原子量的 

降低会增强动态回复。这些结果证明固溶原子和析出 

相都可能会影响镁合金在变形过程中位错的增殖和回 

复。析出相的出现会引入大量的相界面。相界对于位 

错的影响可能类似于普通的晶界，即既可以阻碍位错 

运动产生强化作用又可能成为位错重组和湮灭的位 

置 [28−30] 。析出的同时会降低固溶原子的数量。固溶原 

子含量的降低可能会增加堆垛层错能，进而增强了位 

错交滑移和攀移的能力 [27, 31] 。因此，固溶原子含量的
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降低也可能增强位错的回复。值得注意的是，目前析 

出相对位错增殖和湮灭影响的微观机制还未完全理 

解。此外，析出相的形貌、数量及其与基体共格关系 

的不同也可能影响位错运动，进而影响镁合金材料的 

应变硬化行为。 

图 7  210℃时效对挤压态Mg­Y­Nd合金应变硬化行为的影 

响 [26] 

Fig.  7  Changes  of  strain  hardening  behavior  of  as­extruded 

Mg­Y­Nd alloys induced by peak­aging treatment at 210 ℃ [26] : 

(a) CD//ED sample; (b) CD⊥ED sample 

3  2} 1 {10  孪生主导变形的应变硬化 

行为及其影响因素 

3.1  } 2 1 10 {  孪生主导变形的应变硬化行为的特征 

与滑移一样，  } 2 1 10 {  孪生的激活也遵循  Schmid 
因子法则 [32−33] 。然而与之不同的是，  } 2 1 10 {  孪生的产 

生具有极性，即对于轴比约为  1.624(＜  3 )的镁合金 

而言，  } 2 1 10 {  拉伸孪晶只有在平行于晶粒 c轴受拉伸 

应力或者垂直于晶粒 c轴受压缩应力时才会发生 [34] 。 

因此，  } 2 1 10 {  孪生的启动极大地依赖初始织构和加载 

方向。在室温下，当沿晶粒  c 轴拉伸或垂直于晶粒  c 

轴压缩时，基面滑移受到抑制。此时，  } 2 1 10 {  孪生将 

成为塑性变形的主导变形机制。  } 2 1 10 {  孪生的激活导 

致了非常低的屈服强度和低的初始应变硬化率，并使 

应力应变曲线表现为凹形 [14] 。一般而言，当  } 2 1 10 {  孪 

生为主导变形机制时，镁合金的应变硬化行为可分为 
3 个阶段，如图 8 所示。阶段 I：弹塑性转化阶段(即 

} 2 1 10 {  拉伸孪生的起始导致了宏观的屈服)；阶段 II： 
} 2 1 10 {  孪晶的形核和长大阶段(初始应变硬化率很低， 

然而随着应变的增加应变硬化率线性地增加)；阶段 
III：  } 2 1 10 {  拉伸孪生已饱和且随着应变的增加应变硬 

化率逐渐地降低(类型于滑移主导变形的动态回复阶 

段) [11] 。可见，阶段  II 对应了从  } 2 1 10 {  孪生的产生到 

饱和的整个过程。因此，阶段 II与变形过程中的孪生 

行为有密切的关系。 

图  8  } 2 1 10 {  拉伸孪生主导变形的应力−应变曲线和应变硬 

化率曲线示意图 

Fig.  8  Schematic  diagram  showing  stress−strain  curve  and 

strain  hardening  rate  curve  dominated  by  } 2 1 10 {  extension 

twinning 

由图 8可知，  } 2 1 10 {  孪生主导变形的应变硬化行 

为与滑移主导变形的应变硬化行为截然不同。在塑性 

变形初期，大量  } 2 1 10 {  孪生的发生导致应变硬化率很 

低。然而随着应变量的增加，应变硬化率会迅速地增 

大。这一独特的应变硬化特征与孪生过程中的组织演 

变有密切的关系。  } 2 1 10 {  孪生对应变硬化的影响主要 

表现为以下 3个方面： 1) 孪晶界可阻碍位错运动并导 

致应变硬化率的增加(Hall­Petch 硬化) [14,  35] ；2) 孪生 

引起的晶格旋转会使晶粒转到硬取向并增加了应变硬 

化率(取向硬化) [36] ；3) 从滑动位错转化到不动位错导 

致了孪晶内部应变硬化率的增加 [37] 。 KNEZEVIC等 [36] 

和  WANG 等 [38] 的研究认为第二个因素(取向硬化)是 

} 2 1 10 {  孪生主导应变硬化率增加的主要原因。此外， 

在应变硬化第二阶段后期会出现一个非常高的峰值硬
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化率。KNEZEVIC等 [36] 的研究发现，在变形进入应变 

硬化第二阶段的后期会产生少量细小的压缩孪生。这 

些孪生的出现会切割晶粒并对滑移产生 Hall­Petch 硬 

化作用。因此，他们认为，压缩孪生的产生会极大地 

降低变形后期锥面<c+a>滑移的滑移程长度。这可能 

是产生高峰值应变硬化率的原因之一。 

3.2  孪生主导应变硬化行为的影响因素 

} 2 1 10 {  孪生主导变形的应变硬化第二阶段与孪 

生行为密切相关。因此，影响镁合金孪生行为的组织 

参数也将影响孪生主导变形应变硬化的第二阶段。 
1) 初始织构影响可发生孪生晶粒的数量 
WANG等 [38] 系统研究了挤压和轧制态AZ31镁合 

金沿不同方向压缩过程中的孪生行为及其对应的应变 

硬化行为。图 9 所示为 4种具有不同初始织构的压缩 

样品的取样示意图 [38] 。图  10 给出了这些样品压缩过 

程中的应变硬化率曲线。可见，初始织构对孪生主导 

变形的第二阶段的长度具有较大的影响。为了更好地 

理解激活孪生的情况，图 9绘制了 4种压缩样品的压 

缩轴与晶粒 c 轴的取向关系。即沿轧制板材法向压缩 
(C∥ND)、垂直于轧制板材法向压缩(C⊥ND)、沿挤 

压棒材的挤压方向压缩(C∥ED)和垂直于挤压棒材的 

挤压方向压缩(C⊥ED)。对于 C//ND样品，  } 2 1 10 {  孪 

生和基面滑移都不能激活，此时变形主要依赖非基面 

滑移来协调。因此，C//ND 样品没有表现出应变硬化 

第二阶段。对于 C//ED 和 C⊥ND 样品而言，几乎所 

图 9  4 种压缩样品的取样示意图以及其压缩轴与织构 c 轴 

的取向关系 [38] 

Fig.  9  Schematic  illustration  and  of  compression  direction 

with  respect  to  c­axis  of  four  sample  orientations  used  for 

compression  testing  (C  indicates  compression  testing 

direction) [38] :  (a)  C⊥ND  sample;  (b)  C//ND  sample;  (c) 

C⊥ED sample; (d) C//ED sample 

图  10  4 种状态压缩样品在室温压缩过程中的应变硬化率 

曲线 [38] 

Fig. 10  Strain hardening rate curves  for  compression of  four 

sample orientations at room temperature [38] 

有的晶粒都有利于发生  } 2 1 10 {  孪生，因此表现出典型 

的孪生主导变形的应变硬化行为。当垂直于 ED 方向 

压缩时，仅有部分晶粒可以发生  } 2 1 10 {  孪生，并且孪 

生主导的应变硬化第二阶段的长度非常短。统计发现 
C//ED、C⊥ND、C⊥ED样品中有利于  } 2 1 10 {  孪生发 

生的晶粒体积分数分别为 82%、65%和 11%。因此， 
} 2 1 10 {  孪生主导的应变硬化第二阶段的长度可能取 

决于可发生  } 2 1 10 {  孪生的晶粒数量。随着可发生孪生 

晶粒数量的增加，孪生主导应变硬化率第二阶段的长 

度增加。 
2) 激活孪晶变体间的交互作用影响孪晶的长大 

理论上，  } 2 1 10 {  孪生在 6个等价的  } 2 1 10 {  孪晶面 

上产生，即有 6 个等价的孪晶变体。孪晶变体的选择 

极大地依赖加载方向和晶粒取向的关系 (SF  影 

响) [32, 39−41] 。 虽然沿 c轴拉伸与垂直于 c轴压缩都有利 

于激活  } 2 1 10 {  孪生，然而两种变形方式激活的孪晶变 

体的数量和类型不同 [39,  41] 。当沿 c 轴拉伸时，6 个孪 

晶变体都具有最大的 SF。 这种情况下有利于同时激活 
6 个孪晶变体。而垂直于 c 轴压缩通常仅有利于激活 

一个或一对孪生变体。不同孪晶变体间具有约  60°的 

高取向差，因此，多种孪晶变体的激活会增加孪晶片 

层的交互作用从而限制了孪晶的长大。在一个晶粒中 

仅有一种孪晶变体(0°取向差)或一个孪晶变体对(7.4° 
取向差)时，一个晶粒中的孪晶片层是几乎平行的。这 

种平行的孪晶几何形貌避免了孪晶片层的交互作用从 

而有利于孪晶的长大。因此，激活孪晶变体的类型和 

数量可能会影响孪生主导变形的应变硬化行为。 
HONG  等 [39] 使用 AZ31 轧板系统研究了沿 ND(织构
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c轴方向)拉伸和沿RD(垂直于织构 c轴方向)压缩的孪 

生率(随应变的增加发生孪生的速率)和变形特征。与 

沿 RD 压缩相比，随应变的增加沿 ND 拉伸时孪生的 

体积分数增加地较慢(见图  11(b))。这就是由于沿 ND 
拉伸有利于激活多重孪晶变体，从而导致孪晶长大的 

延迟 [39] 。图 11(c)显示，沿 ND拉伸表现出更长的应变 

硬化第二阶段。 图 11(b)说明两种变形方式下可发生孪 

生的晶粒数量几乎相等。因此，应变硬化率第二阶段 

的长度也可能与孪生产生的速率有关。当可发生孪生 

晶粒的体积分数一定时，孪生长大速率的减缓可能会 

导致孪生主导应变硬化第二阶段的延长。 
3) 晶粒细化降低孪生产生率 

晶粒尺寸对孪生行为也有影响。首先，晶粒细化 

使晶界移动和非基面滑移的启动更加容易 [2, 25] ；其次， 

孪晶一般在晶界处形核，而粗晶内的位错滑移程大， 

晶界附近应力集中更严重。因此，孪晶易发生在粗晶 

内。随着晶粒尺寸的减小，塑性变形过程容易通过交 

滑移、非基面滑移和晶界滑动以及动态回复等过程来 

释放应力集中，从而也会降低孪生的贡献 [2,  20] 。近年 

来，LI等 [42] 的研究发现，随晶粒尺寸的减小变形过程 

图 11  拉伸和压缩试验中加载方向与样品 c 轴的取向关系图(a)，孪晶的体积分数作为拉伸和压缩应变的函数曲线图(b)以及 

应变硬化率曲线(c) [39] 

Fig. 11  Orientation relationship of  load direction with respect  to c­axis of  sample orientations used  for  tension and compression 

testing (a), twinned volume fraction with strain along RD and ND (b) and strain hardening rate curve (c) [39] 

图 12  在应变速率为 1.67×10 −4 s −1 时晶粒尺寸对沿挤压方向压缩过程中变形行为和产生孪生面积分数的影响 [42] 

Fig. 12  Stress−strain  curves (a) and  strain dependence of  twinning area  fraction during compression along extrusion direction at 

different grain sizes and strain rate of 1.67×10 −4 s −1 (b) [42]
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中孪生率降低。虽然没有直接分析晶粒尺寸对应变硬 

化行为的影响， 然而从图 12可发现压缩过程中孪生率 

的降低减缓了压缩变形初期的应变硬化率的增加。这 

与图 11的现象一致。 
4) 预制孪晶界的细晶作用影响孪生率 

近来我们发现通过预制孪晶引入孪晶界也可以产 

生细晶强化的作用 [43−44] 。 图 13显示了 AZ31热轧板通 

过沿 TD 方向冷轧 3%且退火后(PRA  3%)材料的组织 

演变和  RD 方向的力学性能 [43] 。TD 预轧引入了大量 

的  } 2 1 10 {  孪晶界面并出现了 c轴//TD的织构组分。 图 
13(c)给出了沿RD方向变形时压缩方向与PRA试样中 

织构 c 轴的取向关系。原始板材为典型的基面织构， 

因此，织构的 c 轴平行于 ND 方向。沿 TD 侧轧后， 

由于  } 2 1 10 {  孪生的发生形成了 c轴//ND和 c轴//TD两 

种织构组分(见图 13(b)所示)。然而，当沿 RD压缩时， 
c 轴//ND和 c轴//TD两种织构的 c 轴都与压缩方向垂 

直。因此，沿 RD 压缩时，原始态样品与孪晶化样品 

中可发生孪生的体积分数可能是相当的。类似于细晶 

强化，预制孪晶界的存在极大地抑制了沿 RD 压缩过 

程中  } 2 1 10 {  孪晶的长大，进而降低了压缩过程中孪生 

产生的比率 [43] 。 图 13(d)显示孪生率的降低也对应了孪 

生主导应变硬化第二阶段的延长。值得注意的是，通 

过预变形引入的  } 2 1 10 {  孪晶会引起织构的变化。由于 

织构的影响，PRA处理对力学性能的影响具有各向异 

性。 
5) 析出相对孪生行为的影响 

早在 20 世纪 60 年代，CLARK [45] 和 CHUN 等 [46] 

就发现Mg­Zn合金中的析出相可以抑制机械孪生。 近 

年来，析出相对孪生行为影响的研究又成为了热点。 

目前，析出相对孪生行为的影响可归结为以下几点： 
1)  AZ80 中高密度的 Mg17Al12 析出相限制了孪晶的长 

大，并降低了孪生率 [47] ；2)  ZK60 中的析出相仅提高 

了孪生激活的应力，而没有影响孪生的形核和长大 [32, 
44] ；3)Mg­5%Zn 合金中的 c轴棒状析出相抑制了孪晶 

的长大并促进了孪晶的形核，然而降低了孪生率 [48] ； 
4)AZ91 中大量片层状  Mg17Al12 相的出现没有改变孪 

生率，而是极大地抑制了孪晶的长大并促进了孪晶的 

形核 [49] 。由此可见，析出相对于孪生行为影响的研究 

目前存在很多争议。然而通过析出相来调控孪晶的形 

核和长大进而控制孪生主导变形的应变硬化行为也是 

可行的方法。 

4  结论及展望 

阐述了镁合金应变硬化行为的研究现状，并总结 

了影响镁合金应变硬化行为的一些主要组织参数。 

1)  镁合金变形过程中的应变硬化行为与激活变 

形模式的类型和数量有非常密切的关系。当基面滑移 

为主导变形机制时，塑性变形初期会表现出恒定的应 

变硬化率第二阶段；当柱面滑移为主导变形机制时， 

恒定的应变硬化率第二阶段受到抑制，弹塑性转换后 

图 13  原始板 EBSD图和{0001}极图、PRA3%板材的 EBSD图和{0001}极图、变形方向相对于晶粒 c轴的取向关系示意图 

以及沿 RD方向的压缩的应变硬化率曲线(EBSD图中的灰色区域为  } 2 1 10 {  孪晶片层) [43] 

Fig. 13  EBSD map and {0001} pole figure of as­received sample (a), EBSD map and {0001} pole figure of PRA 3% sample (b); 

illustration of orientation of deformation directions with respect to c­axis (c) and compressive strain hardening rate curves along RD 

(d) (Gray zones in EBSD maps are  } 2 1 10 {  twin lamellae) [43]
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直接进入应变硬化率线性降低的第三阶段；当  } 2 1 10 { 
孪生为主导变形机制时塑性变形初期应变硬化率线性 

地增加。 
2) 当位错滑移为主导变形机制时， 交滑移的增强 

可以抑制应变硬化率第二阶段并使线性降低的应变硬 

化第三阶段降低得更快。呈线性降低的应变硬化第三 

阶段与位错的动态回复有关。研究显示，通过抑制基 

面滑移和  } 2 1 10 {  孪生、降低固溶含量、析出沉淀相和 

细化晶粒等可以增强位错的动态回复。 
3) 当  } 2 1 10 {  孪生为主导变形机制时， 塑性变形初 

期， 应变硬化率线性增加的阶段与孪生行为密切相关。 

孪生引起的织构强化是应变硬化率逐渐增加的主要原 

因。此外，孪生主导应变硬化率第二阶段(应变硬化第 

二阶段)的长度与可发生孪生晶粒的体积分数以及孪 

生率有关。 通过织构控制可改变发生孪生晶粒的数量。 

孪生率则受到晶粒尺寸、激活孪晶变体的交互作用以 

及析出相等因素的影响。 

可见，不同变形模式的激活对应不同的应变硬化 

行为。此外，对于镁合金而言，沿特定方向拉伸或压 

缩时，  } 2 1 10 {  孪生会成为主导的变形模式，并表现出 

特殊的应变硬化行为。因此，塑性变形过程中激活变 

形模式的类型成为影响应变硬化行为的主要因素。初 

始织构直接影响不同变形模式的  Schmid 因子，从而 

影响各变形机制激活的难易程度 [20] 。此外，析出相、 

固溶元素也会影响镁合金各变形模式的平衡 [17, 50−51] 。 

晶粒细化对滑移和孪生的硬化效果也不一样 [23] 。这些 

组织参数都可能会影响镁合金的屈服强度以及随后的 

应变硬化行为。目前，对组织参数与应变硬化行为的 

关系的研究较少且多为定性分析。组织参数对应变硬 

化各阶段的影响规律还需要更加系统的研究。 

通过理论模型的定量分析是研究和理解微观组织 

与材料性能间关系的重要工具。在先前的工作中，对 

于初始取向(Schmid 因子法则)，析出相(Orowan 硬化 

模型)和晶粒尺寸(Hall­Petch  效应)等对镁合金屈服强 

度的影响已有了较为系统的研究和定量的分 

析 [17, 20, 23] 。然而，对于镁合金应变硬化模型的研究处 

于起步阶段。近年来也有一些学者尝试通过借用立方 

系金属中经典的应变硬化模型(Kocks­Mecking  模型) 
来分析镁合金的应变硬化行为 [13,  52−55] 。在一定程度 

上，Kocks­Mecking 模型可以有助于理解镁合金的应 

变硬化行为。然而，Kocks­Mecking 模型还不能完全 

地解释镁合金中的应变硬化行为 [13] 。此外， 
Kocks­Mecking 模型是基于变形过程中的位错演变提 

出的。对于镁合金而言，  } 2 1 10 {  孪生主导变形的过程 

中会产生非常复杂的组织演变。在这种情况下，目前 
Kocks­Mecking 模型的形式便不再适用。因此，在未 

来的研究中有必要研究和开发适用于镁合金的应变硬 

化理论模型。 
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