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应变速率对 AM80镁合金压缩变形行为的影响 
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摘  要：在应变速率分别为 0.4、0.07、0.01、0.001、0.0001和 0.00003 s−1，对固溶态 AM80镁合金室温不同应变

速率下的压缩变形行为及组织演变进行研究。结果表明：实验用 AM80镁合金的压缩流变应力在低应变时对应变

速率不敏感，而在高应变时则表现出负的应变速率敏感性。极限强度随应变速率的增加逐渐降低，而屈服强度对

应变速率不敏感。在变形的第二阶段，由于孪晶的持续产生，增加了 AM80镁合金的应变硬化能力，使得应变硬

化率在此阶段出现平台。高应变速率(0.4 s−1)下压缩时的孪晶密度明显高于低应变速率(0.00003 s−1)下压缩时的孪

晶密度，孪生的这种正应变速率敏感性导致应变硬化率在第二阶段随应变速率的增加逐渐由缓慢下降转变为上

升。压缩裂纹在应力最为集中的压缩表面边缘形核，然后沿最大剪切应力方向扩展。孪晶和微裂纹是影响裂纹扩

展的两个重要因素，两者共同作用导致裂纹出现一定偏折。 
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Abstract: The compression deformation behavior and the corresponding evolved microstructure on solution treated 
AM80 magnesium alloy at different strain rates of 0.4, 0.07, 0.01, 0.001, 0.0001 and 0.00003 s−1 were investigated at 
room temperature. The results show that the flow stress is scarcely sensitive to strain rates at low strain level, while it 
exhibits obvious negative strain rate sensitivity at high strain level. With increasing strain rates, the ultimate strength 
decreases, while the yield strength is insensitive. The strain hardening capacity increases at stage 2 due to the continuous 
formation of twins, which results in a plateau on the strain hardening rate curves. Compared with low strain rate (0.00003 
s−1), a significant higher density of twins at high strain rate (0.4 s−1) shows evident positive strain rate sensitivity for twin, 
leading the strain hardening rate change from slow decline to increment at stage 2. The cracks nucleate at the compressed 
surface edge with high stress concentration, and then, propagate along the direction of maximum shear stress. 
Furthermore, twins and microcracks have strong effect on the propagation of cracks, the interaction of which make the 
crack appear certain tortuous. 
Key words: AM80 magnesium; strain rate sensitivity; twinning; strain hardening; deformation mechanism 

                      
 
在汽车轻量化的浪潮中，虽然钢仍然占主导地位，

但以轻质结构材料为代表的镁合金，因其密度低、比

强度和比刚度高，机加工、阻尼减震和电磁屏蔽性能

优异等，是实现汽车轻量化最理想的结构材料。然而， 
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密排六方结构的镁合金由于其结构对称性低，滑移系

少，加工性差，特别是室温变形时只有基面滑移系启

动，加工性能差，极大限制了镁合金在工业上的应用，

因此，提高镁合金的室温变形性能迫在眉睫 [1−2]。

AM80 镁合金是一种新型镁合金，它不仅具有优良的
铸造性能、伸长率、韧性和抗冲击能力，且价格低廉，

是实现镁合金工业应用最具潜力的镁合金系之一[3]。

要实现镁合金在汽车上的成功应用，必须深入研究其

应变速率敏感性及不同应变速率下的变形机制以保证

镁合金部件具有足够的综合应用性能[4]。然而，截至

目前，有关 AM80镁合金变形行为的研究主要集中在
合金化及高温压缩变形行为方面[5−9]，而对其室温压缩

变形时的应变速率效应的研究还比较少。 
梁桂平等[6]研究表明，AM80镁合金高温压缩时，

流变应力随变形温度的降低和应变速率的增加而增

加，YU等[10] 在对Mg-Zn-Cu-Zr镁合金的热变形行为
的研究中也有同样的发现。XIA 等[7]研究了温度和应

变速率对 AZ80 镁合金压缩变形行为的影响，结果表
明流变应力及曲线的形状都与应变速率和温度密切相

关，表现出明显的应变速率敏感性。徐绍勇等[8]在研

究镁合金的应变速率效应时发现 AZ31 挤压镁合金室
温压缩时弹性模量变化很小，但随着应变速率增加，

表现出一定的应变速率强化效应。KARIMI 等[9]研究

了 AZ31 镁合金在不同温度和应变速率下的压缩变形
行为，结果表明合金的应变速率敏感性与变形温度、

应变速率密切相关。低温时 AZ31 镁合金几乎没有应
变速率敏感性，然而，随着温度的增加，其应变速率

敏感性逐渐增加，当温度增加到 500 ℃时，其应变速
率敏感性降低。动态再结晶增加了合金的应变速率敏

感性，500 ℃时，应变速率敏感性降低是由于动态再
结晶晶粒尺寸的影响。申利权等[11]在研究 AZ31B 镁
合金的压缩性能时发现，准静态压缩过程中该材料表

现出负的应变率敏感性，当应变率达到 7×103 s−1时，

AZ31B 镁合金表现出明显的应变率敏感性。基于以上
对镁合金应变速率与流变应力的关系和应变速率敏感

性的研究，本文作者通过对 AM80镁合金进行室温不
同应变速率下的单向压缩，研究合金在不同应变速率

下的力学性能，并分析其应变速率敏感性及显微组织

演变过程。 
 

1  实验 
 
配制 AM80镁合金的原料(纯度)为镁(99.98%)、铝

(99.6%)、电解锰 (95%)。保护气体采用四氟乙稀

(CH2FCF3)和二氧化碳(CO2)的混合气体。熔炼时对溶
剂锰进行阻燃、精炼之后，在 720 ℃浇铸到预热至
250 ℃的金属模(d 90 mm×500 mm)中，冷却凝固后获
得实验所需的 AM80 镁合金。其主要化学成分为 Al 
8.0%、Mn 0.1%、Mg余量(质量分数)。铸锭在 450 ℃
下均匀化处理 16 h后空冷，最后切割成 d10 mm×15 
mm 的圆柱形压缩试样，取样位置和晶粒尺寸如图 1
所示。 
压缩实验在 INSTRON-4206电液伺服实验机上进

行，环境为室温，应变速率分别为 0.4、0.07、0.01、
0.001、0.0001和 0.00003 s−1。压缩前在试样表面和压

头间涂润滑剂，以减小试样和压头间的摩擦，每个应

变速率下的应力−应变曲线取 3个应变速率的平均值。
压缩变形后采用火花放电线切割机沿试样轴向切取金

相试样。金相试样经打磨、抛光后用 5 g苦味酸+5 g
冰醋酸+80 mL 蒸馏水+10 mL 无水乙醇的侵蚀剂腐
蚀，通过光学显微镜(OM)观察金相组织。 
 

 
图 1  AM80镁合金的取样位置和金相组织 

Fig. 1  Schematic diagram of samples cutting on as-received 

AM80 magnesium alloy (a) and its optical microstructure (b) 

 

2  实验结果 
 
2.1  不同应变速率下的力学响应 
实验用镁合金室温压缩应力−应变曲线，极限强
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度和最大应变与应变速率的关系曲线分别如图 2 和 3
所示。由图 2 可知，不同应变速率下，压缩应力−应
变曲线呈现一定偏离，表现出一定的应变速率敏感性，

表明应变速率对实验用镁合金的室温压缩变形模式有

一定影响，且这一作用只有在中高应变时才表现出来。

最大压应力随应变速率的降低逐渐增加，表现出负的

应变速率敏感性，而最大压缩应变和屈服强度对应变

速率不敏感。当应变速率大于 0.01 s−1时，最大压应力

随应变速率的降低其增幅较小，即应变速率敏感性较

弱；而当应变速率小于 0.01 s−1时，其应变速率敏感性

明显增加。最大压应力和压应变的变化如图 3所示，
由图 3可知，最大压应力的应变速率敏感性随应变速
率的增加逐渐降低。当应变速率高于 0.00003 s−1时，

大致表现为随应变速率的增加，最大压应变随之增加。

此外，当应变速率小于 0.4 s−1时，实验用 AM80镁合
金在低应变(≤0.10)时对应变速率不敏感；而在中高应
变(＞0.10)时，其应变速率敏感性随应变的增加逐渐增
加，表现出一定的正应变敏感性。值得注意的是，在

应变速率为 0.4 s−1时，材料的应力响应行为与其它应

变速率下的应力响应行为明显不同，刚开始压缩时，

其应力响应相对滞后，产生这一现象的原因有待进一

步研究。随着压缩的进行，材料迅速屈服，与其它应

变速率相比，其屈服强度和最大应变增加。这一现象

在其它有明显孪生的材料中也有类似报导[12]，是由于

随应变速率的增加，位错滑移响应的时间减少，以致

于产生形变孪生，以协调各晶粒间的变形，变形初期

的少量孪生在一定程度上提高了材料的屈服。由于孪

生具有较强的应变率敏感性，促进了孪生与滑移间的

协调，故高应变速率时的断裂应变最大。 
图 4 所示为实验用 AM80 镁合金的应变硬化率−

真应变曲线。由图 4可知，铸造固溶态 AM80镁合金
的应变硬化率曲线大致可分为 3个阶段：在第一阶段， 
 

 
图 2  AM80镁合金的工程应力−应变曲线 

Fig. 2  Compressive stress−strain curves of studied AM80 

magnesium alloy 

 

 
图 3  极限强度和最大应变与应变速率的关系曲线 

Fig. 3  Curves of ultimate strength and maximum strain versus 

strain rate of studied AM80 magnesium alloy 

 

应变硬化率随真应变的增加迅速降低；在第二阶段，

应变硬化率随真应变的增加略有下降或上升，且此阶

段较短。研究表明应变硬化率基本保持不变或上升是

由于{10 1 2}〈 1 011〉拉伸孪晶在此阶段持续产生所  
致[13]。在第三阶段，应变硬化率随真应变的增加逐渐

降低，这可能是随应变的持续增加，形变孪晶的增加

速率逐渐降低的缘故。在各应变速率下第一阶段和第

三阶段的变化趋势基本相同，而第二阶段所持续的应

变随应变速率的增加逐渐减小，持续应变由

0.043(0.00003 s−1 时应变为 0.048~0.091)减小至
0.027(0.4 s−1时应变为 0.061~0.088)，变化趋势也由缓

慢降低最后演变成逐渐上升，这可能与不同应变速率

下形变孪晶所引起的硬化不同有关。 
 

  
图 4  不同应变速率下 AM80 镁合金的应变硬化率−真应率

曲线 

Fig. 4  Strain hardening rate−compressive true strain curves of 
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AM80 Mg alloy at different strain rates 

2.2  显微组织演变 
图 5 所示为 0.00003 s−1 的压缩至不同应变后

AM80 镁合金的金相显微组织，取样位置如图 6 中位
置 c所示。由图 5可知，随着应变的增加，产生形变
孪晶的晶粒数量和孪晶密度不断增加，孪晶间距逐渐

减小。在应变为 0.20时，晶粒及形变孪晶均沿垂直压
缩方向明显被拉长。在应变为 0.02时，实验用镁合金
与未变形时的金相组织基本相同，晶粒仍呈等轴状，

晶内还未产生形变孪晶；在应变为 0.05时，大部分晶
粒内产生了一次形变孪晶，孪晶密度很低，间距较大，

约为 30 μm，此时形变孪晶与压缩轴的夹角约为 30°。
初生的形变孪晶均在晶界上形核并向晶内生长，然后

逐渐贯穿整个晶粒；当应变增加至 0.10时，虽然产生
孪晶的晶粒数量只是略有增加，但是晶粒内的孪晶密

度显著增加，间距明显减小，约为 15 μm。部分晶粒
内还产生了二次形变孪晶，且有些晶粒内的两组形变

孪晶还发生交叉现象，即形变孪晶间产生交互作用(见
图 5(c))。部分形变孪晶贯穿整个晶粒或相交于初生孪
晶，大部分形变孪晶在距晶界或初生孪晶界一定距离

处终止；当应变为 0.20时，几乎每个晶粒内都至少产
生了两组形变孪晶来协调变形，且形变孪晶的密度显

著增加，间距明显减小，约为 7 μm(见图 5(d))。此时
晶粒变形严重，部分晶粒已分辨不出晶界，压缩轴与

形变孪晶的夹角也转变至约 60°。一次孪晶间产生了

大量的平行或相交于一次孪晶的细小二次形变孪晶，

这表明二次孪晶倾向于在一次孪晶附近形核生长。 
图 7和 8所示分别是以 0.00003和 0.4 s−1的应变

速率压裂后的金相显微图，在试样纵截面上的位置分

布如图 6所示。图 7和 8中各特定位置处的形变孪晶
密度、间距以及与压缩轴的夹角均明显不同，孪晶密

度 ρ的大小为 ρc＞ρb＞ρa＞ρd，间距正好相反，而夹角

与图 5所示类似，随孪晶密度的增加而增加，表明在
实验所选的应变速率下合金的压缩变形极不均匀。此

外，不同应变速率压缩时同一位置处的形变孪晶密度

也明显不同。与 0.00003 s−1的应变速率相比，以 0.4 s−1

的应变速率压裂时各特定位置处的孪晶密度明显要

大，间距较小，表明实验用 AM80镁合金的孪生具有
较强的正应变速率敏感性。此外，需特别注意的是，

两应变速率下位置 b和 c处的晶粒内还产生了沿孪晶
扩展并贯穿整个晶粒的微裂纹，这些微裂纹有利于应

力的释放，同时还会对压缩断裂时的主裂纹扩展产生

重要影响。 
实验用AM80镁合金在 0.4 s−1的应变速率下压缩

至产生较小宏观裂纹后停止，其显微裂纹形貌如图 9
所示。由图 9可知，压缩裂纹在试样压缩表面边缘处
形核，然后沿着最大剪切应力方向扩展，即扩展方向 

 

 

图 5  在 0.00003 s−1的应变速率下压缩至特定应变后 AM80镁合金的显微组织 
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Fig. 5  OM images of AM80 magnesium alloy at strain rate of 0.00003 s−1 and different strains: (a) ε=0.02; (b) ε=0.05; (c) ε=0.10; 

(d) ε=0.20 
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图 6  取样位置示意图 

Fig. 6  Schematic diagram of detected positions on tested 

samples 

 

与压缩轴约成 45°。此处的形变孪晶密度最高，间距
最小，已分辨不出晶粒的晶界。只有当应力达到临界

孪生应力时才会产生孪生，压缩表面边缘处的孪晶密

度最高，表明此处应力集中最严重，有利于裂纹在此

形核。压缩裂纹虽然在整体上与压缩轴成 45°，但在
扩展过程中由于受到微裂纹和形变孪晶的共同作用，

也出现了一定偏折。当晶内微裂纹与主裂纹的夹角较

大时，主裂纹穿过微裂纹扩展，如图 9(b)中裂纹 A所
示；而当其夹角较小时，裂纹沿晶内微裂纹扩展，如

图 9(c)中裂纹 B所示。图 9(d)中主裂纹尖端的两个相
邻晶粒内均存在一微裂纹(C 和 D)，且两裂纹相交于
其相邻晶界。由于主裂纹的扩展方向介于两裂纹的夹

角间，且裂纹 D尖端与主裂纹扩展方向的夹角很小，
裂纹向两微裂纹偏折扩展有利于应力释放，故会沿两

微裂纹扩展。此外，形变孪晶不仅对微裂纹的形核产

生影响，还对主裂纹的扩展产生影响。当主裂纹方向

与孪生方向的夹角较小时，裂纹沿孪晶扩展，如图 9(c)
中裂纹 E所示，而当其与主裂纹夹角较大时，则转变
为穿过孪晶扩展，如图 9(b)中裂纹 F所示。 
 

3  分析与讨论 
 
滑移、孪生以及晶界滑移是镁合金的主要塑性变

形机制。研究结果表明：晶界滑移通常只有在高温低

应变速率下才能发生，且对晶粒尺寸很敏感，晶粒越

细越有利于晶界滑移的产生，镁合金室温变形时主要

通过滑移和孪生的方式进行，且以滑移为主。滑移与

孪生相协调是镁合金室温塑性变形的一个典型特征，

大应变的获得主要靠孪生协调。 
 

 

图 7  在 0.00003 s−1的应变速率下压裂后各特定位置处的显微组织 

Fig. 7  OM images of selected positions of fractured specimen at strain rate of 0.00003 s−1: (a) Position a in Fig. 6; (b) Position b in 

Fig. 6; (c) Position c in Fig. 6; (d) Position d in Fig. 6 
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图 8  在 0.4 s−1的应变速率下压裂后各特定位置处的显微组织 

Fig. 8  OM images of selected positions fractured specimen at strain rate of 0.4 s−1: (a) Position a in Fig. 6; (b) Position b in Fig. 6; 

(c) Position c in Fig. 6; (d) Position d in Fig. 6 
 

 
图 9  应变速率为 0.4 s−1时的裂纹形貌 

Fig. 9  Crack morphologies of studied AM80 Mg alloy at strain rate of 0.4 s−1: (a) Low magnification image; (b) High 

magnification image of area 1 in Fig. 9(a); (c) High magnification image of area 2 in Fig. 9(a); (d) High magnification image of area 

3 in Fig. 9(a) 
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实验用AM80镁合金在变形中后期所表现出的应

变速率敏感性主要与各阶段塑性变形机制及其所占比

率有关。镁合金〈a〉基面滑移和〈a〉柱面滑移只能提供〈a〉
方向的应变，而不能协调 c轴方向的应变，〈c+a〉锥面
滑移虽然能够提供附加的滑移系并能协调 c轴方向的
应变，但是由于其临界剪切应力(CRSS)很高[14−15]，在

室温下难以激活。此外，室温〈a〉棱柱面滑移的临界切
应力比基面的临界切应力高一个数量级，因此室温时

只产生基面滑移。根据 Von-Mises 准则，材料拥有 5
个独立滑移系时才能协调各晶粒之间的任意变形，而

镁合金沿〈a〉方向上的滑移总共只能提供 4个独立滑移
系，最重要的是它不能协调 c轴方向上的应变。因此，
形变孪生在镁合金变形过程中起着极为重要的作用，

是镁合金重要的晶内变形机制。晶体滑移使得位错在

晶界等障碍物前塞积产生应力集中，从而诱发孪生。

孪生通常是在滑移进行到一定程度后才产生，且孪生

均伴随着滑移，孪生变形改变晶体取向，使硬取向转

变成软取向继续滑移。低应变时，滑移是塑性变形的

主导机制，孪生只在个别取向不利于滑移的晶粒内产

生(见图 5(a)和(b))。少量孪晶的产生主要是由于〈a〉基
面滑移不能提供 c轴方向的应变，且不能提供 5个独
立滑移系以协调各晶粒间的变形，硬取向晶粒中滑移

难以进行，当应力达到临界孪生应力时便产生孪生。

由于{10 1 2}〈 1 011〉拉伸孪生的临界应力小，容易激
活，因此室温或应变较低时主要为该孪生。由于压缩

应变速率相对较低，位错滑移拥有充足的响应时间，

对应变速率不敏感，而孪生虽然具有较强的应变速率

敏感性[9,16]，但量很少。因此低应变时流变应力几乎

对应变速率不敏感。随应变的增加，位错密度不断增

加，且室温基面滑移不能协调 c轴方向应变，两者均
加剧了晶界等障碍物处的应力集中。当应变增加至

0.10 时，孪生开始成为其塑性变形的主导机制(见图
5(c))。随应变的继续增加，孪生密度迅速增加(见图
5(d))，使硬取向转变成软取向继续滑移，从而协调各
晶粒间的变形。由于孪生具有较强的应变速率敏感性，

其密度随应变速率的增加而增加(见图 6和 7)，故其流
变应力在变形中后期表现出明显的应变速率敏感性。 
应变硬化率在各阶段呈现出明显不同的特征，这

主要取决于各阶段的变形机制。实验用 AM80镁合金
室温变形机制主要为滑移和孪生，且高应变时孪生占

主导[13]。第一阶段的塑性变形以滑移的方式进行，形

变孪晶产生很少。由于位错迅速增加使得应力得到暂

时的松弛，导致应变硬化率迅速降低。在第二阶段，

应变硬化率随真应变的增加逐渐由缓慢下降转变为上

升。与第一阶段相比，第二阶段变化趋势的转变主要

是{1 0 12}〈 1 011〉拉伸孪生在此阶段不断产生的缘  
故[13](见图 5(b)和(c))。随应变的增加，孪晶间距显著
减小，密度增加，其形貌也由单一层片状逐渐演变成

相互交叉的薄片，表明此时不仅形变孪晶间发生了交

互作用，而且孪晶间也同样产生交互作用，如图 5(c)
所示。形变孪晶降低了位错滑移自由程，使得再次孪

生所需要的临界应力增加，故第二组形变孪晶通常在

较高的应力或应变下产生[17]。形变孪晶间以及形变孪

晶与位错间的强烈交互作用增加了材料的应变硬化效

应，使得应变硬化率呈缓慢下降或上升趋势。随应变

速率的增加，位错滑移的有效时间缩短，孪生对塑性

变形的贡献增加，并逐渐成为塑性变形的主导机制。

由于孪生具有较强的正应变速率敏感性，故应变硬化

率由缓慢下降逐渐转变成上升。在第 3阶段，应变硬
化率随真应变的增加逐渐降低，这可能是由于此阶段

的形变孪晶随应变的增加，其增加速率减缓，同时异

号位错在变形过程中相遇并抵消的概率增加。此外，

在变形后期由于显微裂纹的萌生(如图 7和 8中箭头所
示)，使得应力得到一定程度的松弛，且降低了其有效
承载面积。以上各因素导致材料不足以维持其应变硬

化率恒定，因此其应变硬化率逐渐降低。 
 

4  结论 
 

1) 实验用 AM80镁合金的压缩应力−应变曲线在
低应变时几乎对应变速率不敏感，而在中高应变时表

现出负的应变速率敏感性。当应变速率大于 0.01 s−1

时，极限强度对应变速率不敏感；而当应变速率小于

0.01 s−1时，极限强度具有较强的应变率效应。 
2) 各应变速率下的应变硬化率均由 3 个阶段组

成，在第二阶段，由于孪晶的持续产生，材料的应变

硬化能力增加，使得应变硬化率在此阶段出现平台。

在高应变速率(0.4 s−1)下压缩时的孪晶密度明显高于
低应变速率(0.00003 s−1)，表现出正的应变速率敏感
性。孪生的这种正应变速率敏感性使得应变硬化率在

第二阶段随应变速率的增加由缓慢下降逐渐转变为 
上升。 

3) 压缩裂纹在应力最为集中的压缩表面边缘形
核，并沿最大剪切应力方向扩展。形变孪晶和晶内微

裂纹是影响裂纹扩展的两个重要因素，两者的共同作

用使裂纹出现一定偏折。 
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