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热挤压 AZ31 镁合金单向压缩变形的 
应变硬化行为 
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摘  要：对AZ31 镁合金热挤压棒材在室温下沿挤压方向分别进行了应变为 3%、6%、10%的单向压缩实验。利用

OM、XRD和EBSD等技术研究了不同压缩应变量下的显微组织、织构及应变硬化的演变特征。结果表明：具有{0002}

纤维织构的热挤压态AZ31 镁合金沿着挤出方向压缩时，产生显著的应变硬化效应。其塑性变形可大致分为 3 个

阶段：初始阶段主要发生{101
▁

2}拉伸孪生，表现为较低的应变硬化速率和应变硬化速率的急剧减小；随着压缩应

变量的增加，孪晶界逐渐扩展，直至部分晶粒发生完全孪生，基面织构强度逐渐增强；拉伸孪晶生长所造成的强

{0002}基面织构是产生高应变硬化速率的主要原因；应变硬化速率第Ⅱ~Ⅲ阶段的转折点大致与拉伸孪晶的生长

停滞相对应。 
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Strain hardening behavior during uniaxial compression of 
as-extruded AZ31 magnesium alloy 
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Abstract: Uniaxial compression tests were carried out on an as-extruded AZ31 magnesium alloy along extrusion 
direction at the strain of 3%, 6% and 10%, respectively, at room temperature. The evolution of microstructures, textures 
and strain hardening behavior were examined by OM, XRD and EBSD. The results show that the present as-extruded 
magnesium alloy with {0002} fiber texture exhibits distinct three plastic deformation stages. {101

▁

2} tension twinning 
takes place at the first stage of the plastic deformation, which results in the low strain hardening rate and rapid decrease in 
strain hardening rate. With increasing the compressive strain, {101

▁

2} twin boundaries gradually extend until some grains 
are entirely consumed by the twinning extension, which results in the strong basal texture. The increasing high strain 
hardening rate are mainly attributed to the formation of strong basal texture. The deformation transition from stage Ⅱ to 
stage Ⅲ roughly corresponds to the stop of {101

▁

2} twin extending. 
Key words: AZ31 magnesium alloy; tension twining; slip; compressing deformation; twinning grain boundary 

                      
 

镁合金具有密度低、比强度高和比刚度、阻尼减

震、电磁屏蔽效果好等一系列优异性能，在汽车制造、

电子产品、航空航天等领域具有广泛的应用前景，被

誉为“21 世纪绿色工程金属”[1−3]。但是，镁合金是密

排六方(HCP)晶体结构，室温下滑移系较少，难以满

足 Von Mises 准则所要求 5 个独立滑移系，极大地限

制了镁合金室温塑性变形能力，也因此阻碍了其在工

程领域的大规模应用[4]。 
研究表明，孪生是镁合金室温下塑性变形的一种

重要机制。镁合金中常见的孪生类型有{101
▁

2}拉伸孪 
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生、{101

▁

1}压缩孪生以及{101
▁

2}-{101
▁

1}二次孪生[5−11]

等。由于拉伸孪生的临界切应力较压缩孪生要小得  

多[7]，{101
▁

2}拉伸孪生经常出现在镁合金形变组织中。

此外，由于孪生的极性特征，垂直于c轴方向压缩或者

沿着c轴方向拉伸均有利于{101
▁

2}孪生，且{101
▁

2}孪生

易于扩展，因此，对镁合金的变形有着重要影响。通

常变形镁合金经热 −机处理 (Thermal-mechanical 
processing，TMP)后均产生特定的基面织构，如对于

热轧板材，一般会产生{0002}〈101
▁

0〉基面织构，而对

于热挤压的棒材，一般会产生{0002}基面平行于挤压

方向(Extrusion direction，ED)的纤维织构。镁合金中

基面织构的存在及孪生变形机制的作用是导致材料呈

现各向异性，特别是拉−压塑性变形抗力不对称性的

根本原因。彭颖红等[12]从织构角度研究了AZ31 挤压

棒材的拉压不对称性和板材的力学性能各向异性，雷

前等[13 ]研究了镁合金的低温压缩变形过程，结合微观

组织观察指出，孪晶是镁合金变形的重要变形机制，

并且在孪晶交叉处有再结晶晶核形成，LIU等[14]研究

了镁合金中不同的初始晶粒取向对压缩变形织构演变

和应变硬化行为的影响，主要分析了拉伸孪生{101
▁

2}
在镁合金变形的第二阶段的作用。通常，镁合金的塑

性变形，是一个滑移和孪生的相互作用过程，根据变

形条件和微观组织(织构)的差异，二者既相互竞争又

相互补充[6]。因此，弄清镁合金中孪生变形的作用机

制，对于理解镁合金的塑性变形、应变硬化行为以及

优化塑性加工工艺具有重要指导意义。 
本文作者采取 AZ31 镁合金挤压棒材，沿挤压方

向进行不同压缩量的室温压缩实验，利用金相、XRD
和 EBSD 分析技术对不同压缩的应变量的样品的微观

组织、织构进行表征，分析了不同的塑性变形阶段孪

生、滑移及其交互作用行为，以期全面揭示镁合金不

同塑性变形阶段的变形机制。 
 

1  实验 
 

以名义成分为 Mg-3Al-1Zn-0.3Mn(质量分数，%)
的 AZ31 镁合金铸锭为原始材料。利用挤压机在

400 ℃下进行热挤压，挤压比为(d0
2/d2)为 10(d0为原始

铸锭直径，d 为挤压棒直径)。对挤压后直径为 10 mm
的热挤压棒材材料进行 400 ℃、4 h 退火处理以进一步

稳定组织。将退火后的热挤压棒沿挤压方向加工成直

径 8 mm、高 16 mm 的圆柱试样，在液压式万能实验

机(CRIMS，DNS300)下沿挤压方向进行室温下单向压

缩实验，变形速率为 1×10−3 s−1，压缩应变量分别为

3%、6%、10%。对压缩变形前后的样品进行金相组织

观察，腐蚀剂为 5 mL 乙酸、5 g 苦味酸、10 mL 蒸馏

水和 100 mL 乙醇配制的溶液；利用 PANalytical X 射

线衍射仪(Cu Kα，波长λ=0.154 nm)对样品的压缩平面

按 θ−θ方式扫侧(2θ=20°~60°)，利用 Ziss−55 场发射扫

描电子显微镜配备的 EBSD 系统测试微区织构，利用 
HKL Channel 5 软件对 EBSD 数据进行分析，以得到

所观察区域的取向成像图、极图和取向差分布图等信

息。EBSD 样品的制备按标准金相制样方法用 SiC 砂

纸打磨至 2000 号，再选用 ACⅡ商用镁合金电解抛光

液抛光 150 s，抛光液温度−25℃，抛光电压 20 V，电

流   0.3 mA。 
 

2  实验结果 
 
2.1  初始热挤压棒的组织与织构 

热挤压AZ31 镁合金经 400 ℃、4 h退火后的金相

组织如图 1 所示。由图 1 可见，样品由平均晶粒尺寸

约为 30 μm的等轴晶粒组成，样品内几乎观察不到孪

晶存在。图 2 样品挤压棒材横截面位置上的{0002}、

{101
▁

0}和{112
▁

0}实测EBSD极图。由图 2 可见，挤压棒

材中的大部分晶粒的{0002}基面与挤压轴ED方向垂

直，表明热挤压棒材具有强烈的{0002}纤维织构，

{0002}基面的漫散范围约为 20°(±10°)。 
 

 
图 1  热挤压 AZ31 镁合金金相组织 

Fig. 1  Microstructure of as-extruded AZ31 magnesium alloy 

 
2.2  压缩应力−应变曲线特征 

图 3 所示为热挤压 AZ31 镁合金样品的室温压缩

应力−应变曲线，由图 3 可见，应力−应变曲线表现出

明显的“S 型”曲线特征。通过对图 3 的数据求导，可

得到热挤压 AZ31 镁合金的应变硬化速率−应变曲线

(如图 4 所示)。图 4 清晰地显示出其应变硬化的 3 个

阶段。初始塑性变形阶段(ε＜3%，Ⅰ阶段)，随应变 
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图 2  热挤压 AZ31 镁合金 EBSD 极图 

Fig. 2  EBSD pole figures of as-extruded AZ31 magnesium alloy: (a) {0002} pole figure; (b) {101
▁

0} pole figure; (c) {112
▁

0} pole 
figure 

 

 
图 3  热挤压 AZ31 镁合金的压缩应力−应变曲线 

Fig. 3  Compressive stress−strain curves of as-extruded AZ31 

magnesium alloy (loaded direction is parallel to extrusion 

direction) 

 

 
图 4  热挤压 AZ31 镁合金的应变硬化速率−应变曲线 

Fig. 4  Strain hardening rate(dσ/dε)−strain (ε) curve of 

as-extruded AZ31 magnesium alloy 

 
量的增加，应变硬化速率急剧降低，在 ε=3%时，到

达最小值(dσ/dε=1.5 GPa)，为低应变硬化速率阶段；

随着应变的增加(3%＜ε＜9%，Ⅱ阶段)，应变硬化率

快速增加，并在 ε=9%时，达到最大值(dσ/dε=3 GPa)，
为高的应变硬化速率阶段；随着应变的继续增加(ε＞
9%，Ⅲ阶段)，应变硬化速率随应变的增加逐渐降低

直至断裂。 
 
2.3  压缩过程中的显微组织演变 

图 5 所示为热挤压AZ31 镁合金室温下不同压缩

应变量的显微组织。压缩应变量约 3%时，已经产生

大量孪晶，孪晶形态为透镜状，是{101
▁

2}拉伸孪晶在

光学显微镜下的典型特征；当压缩应变量为 6%时，

孪晶数量未见明显增多，但孪晶宽度明显增加；当应

变量达到 10%时，孪晶数量不再增加，但孪晶宽度继

续增宽，部分晶粒甚至已被完全孪晶化(如图 5(c)箭头

所示)。图 5(d)所示为材料断裂后(应变量约为 16%)的
金相组织，从金相形态上看，其孪晶形态与应变量为

10%产生的孪晶形态无明显变化，表明孪生的作用在

压缩变形后期已基本结束。 
图 6(a)所示为热挤压AZ31 镁合金的初始状态衍

射峰， ( 0 0 0 2 )与 ( 1 0 1
▁

0 )的峰强比约为 I ( 0 0 0 2 ) /       
I(101

▁

0)=0.20，可以表明，测试平面内(热挤压棒横截

面)(101
▁

0)晶面垂直于挤压方向的晶粒数远高于(0002)
面垂直于测试平面内的，显示了镁合金在热挤压过程

中，形成了较强的(0002)晶面平行于挤压方向的纤维

织构，即(0002)纤维织构，这与实测极图(见图 2)的结

果相一致，并且可以看出，随着压缩应变量的增加，

(0002)衍射峰强度逐渐增强。压缩应变量为 3%时，

I(0002)/I(101
▁

0)=0.86(见图 6(b))；压缩应变量为 6%时，

I(0002)/I(101
▁

0)=8.03(见图 6(c))；压缩至应变量为 10%
时，I(0002)/I(101

▁

0)=43.35(见图 6(d))。显然，(0002)
衍射峰强度的增加与{101

▁

2}拉伸孪晶密切相关。由于

初始样品取向有利于{101
▁

2}拉伸孪晶，经过压缩变形

后，产生{101
▁

2}拉伸孪晶，拉伸孪晶与基体的取向关 
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图 5  不同压缩应变量下 AZ31 镁合金的显微组织 

Fig. 5  Microstructures of AZ31 magnesium alloy at different compressive strain: (a) 3%; (b) 6%; (c) 10%; (d) Failure 

 

 
图 6  AZ31 镁合金不同压缩应变量下的横截面 XRD 谱 

Fig. 6  XRD patterns of cross-section plane from extruded 

AZ31 samples subjected to compressive deformation at 

different strains: (a) 0%; (b) 3%; (c) 6%; (d) 10% 

 

系为 86.3°〈112
▁

0〉，这就是说，当{0002}基面平行于压

缩轴的晶粒发生孪生时，孪晶内的{0002}基面相对于

基体产生 86.3°转动，即孪晶中{0002}基面由垂直于压

缩轴方向转向近似平行于压缩轴方向，使得(0002)衍
射峰的强度增加。对比金相(见图 5)可见，压缩至应变

量为 3%时，已形成了大量孪晶，此时(0002)衍射峰的

增强主要源于{101
▁

2}拉伸孪晶的大量形成，压缩应变

量从 3%至 10%的过程中，因孪晶数量增加不明显，

因此可以推断，(0002)衍射峰强度的增加主要源于孪

晶的生长所导致的(0002)基面数量的增多，后续的

EBSD测试证实了上述推断，这是镁合金压缩变形后

形成强基面织构的主要原因[15]。 
 
2.4  不同压缩变形阶段的 EBSD 取向分析 

图 7 所示为热挤压态AZ31 镁合金不同应变量下

的压缩样品在横截面位置上的取向成像图(OIM)。图

7(a)所示为初始的未变形状态，从(0002)极图中可以看

出，绝大部分晶粒的(0002)面平行于挤出方向，与图

2(a)的实测极图及图 6(a)的XRD测试结果一致。该取

向的晶粒沿挤压方向压缩变形时，很容易产生{101
▁

2}
拉伸孪晶。压缩变形至应变量为 6%时，如图 7(b)，绝

大多数(0002)基面平行于压缩轴的晶粒都已产生拉伸

孪晶(片状红色区域)，即拉伸孪晶使(0002)基面发生了

约 86°的转动，使得晶粒的c轴转到与压缩轴近乎平行

的方向，基面织构强度显著增强(见图 7(b)对应的极

图)。继续变形至应变量为 10%时，拉伸孪晶界扩展以

及孪晶变体的合并导致孪晶长大(红色区域扩大)，部

分晶粒甚至发生完全孪生，基面织构变得更强，与

XRD测试结果吻合很好。 
图 8 所示为热挤压 AZ31 镁合金不同应变量的取

向差角分布。由图 8 可以看出，经过 6%的压缩变形，

最大的取向差角分布在 84°~88°之间，显然这是由 
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图 7  热挤压 AZ31 镁合金样品不同压缩应变量的 EBSD 取向分析 

Fig. 7  EBSD maps of AZ31 samples compressed at different strains: (a) 0%; (b) 6%; (c) 10%; (Measured plane is perpendicular to 

compression axis that is center of {0001} pole figure) 

 

{101
▁

2}拉伸孪生所产生的大量孪晶界导致的结果，由

于{101
▁

2}拉伸孪晶与基体的取向关系为 86.3°〈112
▁

0〉。
此外，2°~8°小角度取向差分布略有增加，说明在压缩

至 6%的变形过程中，有少许滑移系开动，形成了少

量小角度晶界。继续压缩变形至应变量为 10%，一方

面，84°~88°间的取向差角出现频度较大的下降，表明

孪晶界数量明显减少，这说明孪生过程主要是孪晶界

的扩展及孪生变体的合并长大使得孪晶界密度降低；

另一方面，2°~8°小角度取向差分布明显增加，表明变

形过程位错滑移所占比例明显增加，即变形的主导机

制由孪生转为滑移。 

 

3  分析与讨论 
 
3.1  压缩屈服行为分析 

镁合金中，通常具有 3 种主要滑移系和两种主要

孪生系，即{0001}〈112
▁

0〉基面滑移、{101
▁

0}〈112
▁

0〉柱面

滑移、{112
▁

1}〈112
▁

3
▁

〉锥面滑移、{101
▁

2}〈101
▁

1〉拉伸孪生

和{101
▁

1
▁

}〈101
▁

2〉压缩孪生。一般来讲，镁及镁合金在

室温下变形时，主要是滑移和孪生相互协调进行的。

滑移和孪生开动所需的临界切应力(CRSS)的大小随

温度变化存在较大差异。室温下，纯镁基面滑移的

CRSS值为 0.5~0.7MPa，且与温度关系不大；柱面和

锥面滑移的CRSS值则高达 40MPa以上，但随温度升

高显著降低[6]；而镁合金中{101
▁

2}拉伸孪生所需CRSS
约为 2~3 MPa ，远小于 {10 1

▁

1} 压缩孪生所需

CRSS(76~153 MPa)[16]。从图 2 及图 7(a)热轧态AZ31
镁合金的(0002)极图可以看出，变形前样品存在(0002)
基面法向(即 c 轴)垂直于ED方向的基面纤维织构，而

c轴在垂直于ED方向为随机分布。因此，当沿ED方向

压缩时，基面滑移系的 Schmid 因子几乎为零，基面

滑移难以启动，沿ED拉伸时，其屈服强度较高，即产

生所谓的织构强化[4,12]。而此时{101
▁

2}拉伸孪生的取
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向因子(Schmid 因子)最大，约为 0.498，因此，其屈

服行为将由拉伸孪生主导。BARNETT等[17]给出了由

孪 晶 主 导 AZ31 镁 合 金 的 Hall-Petch 公 式 ：

，其中d为平均晶粒尺寸(μm)。由

以上公式可得，平均晶粒尺寸为 30 μm的AZ31 镁合金

的压缩屈服强度为 82 MPa，与本研究实测的屈服强度

69 MPa非常接近，这表明，具有{0002}纤维织构的

AZ31 镁合金的压缩屈服行为是由孪生控制的，金相

组织观察及EBSD测试均证实了这一点。 

2/127532 −+= dysσ

 
3.2  压缩流变行为分析 

图 3 和 4 均清晰地显示了热挤压AZ31 镁合金样

品的室温压缩应力−应变曲线及加工硬化的 3 个阶段。

由于{101
▁

2}拉伸孪生所需CRSS较小，加之(0002)纤维

织构有利于{101
▁

2}拉伸孪生，因此，初始的塑性变形

阶段(ε＜3%，Ⅰ阶段)主要由{101
▁

2}拉伸孪生主导。由

于孪生属于非热激活过程，一旦拉伸孪晶形成，它就

会快速沿孪晶长轴方向生长，表现出较低的应变硬化

率和快速的应变硬化速率的降低。由于孪生形成和沿

长轴生长速率较快，因此，第Ⅰ应变硬化阶段所对应

的应变也较小。若将ε=2%看成是塑性变形的开始点，

最低硬化速率一般为 3%[14]，如图 3 所示，那么单纯

由孪生贡献的塑性应变量只有 1%左右。这就是为什

么应变硬化第Ⅰ阶段具有应变量小和硬化速率低的主

要原因。当孪生变体相遇、单变体与晶界相遇以及孪

晶界横向扩展时，孪生的生长开始遇到阻力，于是加

工硬化速率开始增加，进而进入应变硬化的第Ⅱ阶段。

对于HCP结构的镁合金，{101
▁

2}孪晶系共有 6 个孪晶

变体[18]，在外力作用下，任何两个相邻变体或相间变

体相继开动，都会相截而发生交互作用。其中交互作

用的一种形式是，预先形成的孪晶(又称障碍孪晶)与
后开动的孪晶(又称入射孪晶)相遇时，入射孪生位错

就会在交截线处塞积，引起应力集中。只有这些塞积

的位错通过适当的分解，在障碍孪晶中形成可动位错

才能使应力集中松弛。该机制与位错主导的Hall-Petch
机制相类似，因此，由BARNETT等[19]认为孪晶的形

成相当于细化了晶粒，可减小位错滑移的有效距离，

进而增强应变硬化速率。问题是，该阶段由于应力较

小，尚不足以诱发大量的非基面滑移，只有当非基面

滑移启动时，孪晶界的Hall-Petch机制才起作用。图 8(b)
所示为应变量为 6%时的取向差角分布图，未见小角

度晶界数量的增多，一般认为小角度晶界的产生主要

由滑移产生，而非孪生。BROWN等[20]指出理论上拉

伸孪晶可提供的最大轴向应变为 6.5%。因此可以认

为，当压缩应变小于 6.5%时，压缩应变主 

 

 
图 8  AZ31 镁合金样品不同压缩应变量下的取向差角分布 

Fig. 8  Misorientation angle distributions of AZ31 samples at 

different compressive strains: (a) 0; (b) 6%; (c) 10% 

 
要由孪生提供，很少有滑移系被激活。由于压缩应变

为 3%时，已有大量孪晶形成(如图 5(a)所示)，表面此

时孪生形核已基本饱和，应变硬化第Ⅱ阶段的前期塑

性变形主要由孪晶的长大所控制，由于孪生长大过程

不产生明显的位错塞积，生长阻力较小，因此应变硬

化速率也并不高，据此判断，应变硬化第Ⅱ阶段前期 
(ε＜6%)的塑性变形主要为孪晶−孪晶交互作用机制所

控制。 
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随着孪晶变体相截及孪晶界移动阻力增加，应力

水平不断提高，使得一些晶粒中的非基面滑移达到了

其临界分切应力，非基面滑移开始启动，并随着应力

水平的持续增加，非基面滑移的开动数量也逐渐增加。

因此，非基面滑移的位错与孪晶界、位错与位错等的

交互作用使得应变硬化速率开始明显增加，图 8(c)所

示的小角度晶界出现的频度显著增加也预示着位错滑

移机制的出现。值得说明的是，随着孪晶变体的合并

长大，孪晶界的数量随之减少(见图 8(c))，于是孪晶细

化晶粒的Hall-Petch机制的作用也随之减弱。大量研究

结果也显示[21−23]，镁合金中所产生的{101
▁

2}拉伸孪晶

引起晶粒细化所产生的Hall-Petch效应并不明显。显

然，孪晶细化晶粒的Hall-Petch机制并非产生高应变硬

化速率的主要原因。同时，随着孪晶的长大，基面织

构强度(或基面取向晶粒的体积分数)显著增加(如图 7

所示)，对于压缩变形而言，这种基面取向的晶粒不利

于基面滑移，而只能依靠非基面滑移和{101
▁

1}压缩孪

晶机制，即产生所谓的织构硬化，进而导致应变硬化

速率的显著增加。本实验中应变硬化速率最大值(3 
GPa)位于应变量ε=9%(见图 4)，图 7(c)所示为应变量

为ε=10%时晶粒的取向差分布图，可见大量由拉伸孪

晶被消耗而形成的基面取向的晶粒，也就是说，当拉

伸孪晶界扩展基本停止时，即使存在孪晶细化的

Hall-Petch机制，其作用也变得很弱，而这时所形成的

大量基面取向的晶粒的硬化效应达到最大，从而表现

为最大的应变硬化速率。实验结果显示，第Ⅱ−Ⅲ阶

段的转折点大致与拉伸孪晶界扩展停滞(基面织构强

度最大)相对应。当变形进入第Ⅲ阶段后，应变硬化机

制一般认为由非基面滑移和{101
▁

1}压缩孪晶所控制。

由于变形进入第Ⅲ阶段时，已积累了高密度位错，使

得位错密度的持续增加的速率明确减少，因此表现为

较低的应变硬化速率。当位错塞积密度达到一定程度

后，便开始萌生裂纹直至断裂。由上述分析可知，   

{101
▁

2}拉伸孪生在压缩变形过程中起着重要作用，其

中，由拉伸孪晶长大所导致的基面织构的增强是产生

的高应变硬化速率的主要原因(即织构硬化)。显然，

影响拉伸孪晶产生的各种因素均会影响镁合金的应变

硬化行为，如增加晶粒尺寸[14]、降低实验温度[24]、增

加应变速率[25]及增加纤维基面织构强度[14]等均促进

{101
▁

2}拉伸孪晶的激活，进而增强由拉伸孪晶生长造

成的基面取向晶粒的强化效应，增加镁合金的应变硬

化速率，上述研究结果均较好地验证了本文作者所提

出的观点。 

 

4  结论 
 

1) 具有{0002}纤维织构的热挤压 AZ31 镁合金沿

着挤出方向压缩时，可产生明显的三阶段的应变硬化

特征。 
2) 热挤压AZ31 镁合金压缩变形第Ⅰ阶段较低的

应变硬化率和小的应变量主要源于{101
▁

2}拉伸孪生的

形成；第Ⅱ阶段高的应变硬化速率主要归因于拉伸孪

晶的生长所造成的织构硬化效应。 
3) 应变硬化速率第Ⅱ−Ⅲ阶段的转折点大致与拉 

伸孪晶的生长停滞相对应，第Ⅲ阶段的应变硬化机制

由非基面滑移和{101
▁

1}压缩孪晶所控制。 
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