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摘  要：对铸态 AZ31 镁合金进行温度 350~450 ℃、平均应变速率为 2.26~8.3 s−1的中高应变速率轧制，研究轧制

后镁板的边裂和组织性能。研究结果表明：随着平均应变速率增加，轧制边裂得到改善；轧后镁板室温拉伸断裂

方式具有韧−脆性断裂向韧性断裂转变的趋势，在拉伸断口中观察到拉长形孔洞和夹着韧窝的层状结构；镁合金

抗拉强度受细晶强化和孪晶强化的共同作用，建立了考虑细晶强化和孪晶强化叠加的本构关系。 
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    镁合金作为 21 世纪的绿色环保材料之一，近年来

已成为全球的一个研究热点，越来越受到工业界的重

视，其中镁合金板材被广泛用于交通运输、航空航天

和电子等领域[1−2]。轧制是镁合金板材生产的最主要方

式，但是由于镁合金的密排六方结构导致其塑性成形

能力差，传统的镁合金轧制过程多采用多道次小下压

量且道次间需要多次退火，以防止边裂和裂纹及加工

硬化[3−4]，因此生产效率低。 

    近年来，日本大阪大学[5−10]、湖南大学[11−14]和加

拿大麦吉尔大学[15−17]相继提出一种高效短流程制备

细晶镁合金的有效方法—高应变速率轧制，实现了单

道次塑性大变形获得了晶粒细小性能优异的镁合金轧

板。USTUNOMIYA 等[5−10]采用高应变速率轧制制备

了 AZ31、AZ31B 和 AZ80 镁合金板材，发现采用不

同的应变速率和预热温度能够实现单道次下压量达

60%，并获得晶粒细小(平均晶粒尺寸 2~3 µm)且性能

良好的镁合金轧板。ZHU 等[11−12]和朱素琴[13]对 ZK60

镁合金开展了中高应变速率轧制的研究，发现在温度

为 250、300、350 和 400℃，平均应变速率在 7.8~    

9.6 s−1 之间能够制备获得细晶镁合金 (平均晶粒

0.4~2.5 µm)。SANJARI 等[16]对 AZ31 镁合金进行高应

变速率轧制，成功实现单道次 60%的变形量，获得均

匀的等轴晶粒(平均晶粒尺寸 9~16 µm)。JIANG 等[18]

通过预轧制后再进行温度为 300 ℃、平均应变速率为

9.1 s−1的高应变速率轧制制备 ZM61 镁合金板材，实

现单道次下压量 80%，并获得平均晶粒尺寸为 0.8 µm

且力学性能优良的镁合金板材，并指出预轧制后的板

材比铸态板材通过高应变速率轧制后获得的组织更均

匀。由此可见，高应变速率轧制突破了常规轧制过程

中加工窗口的局限性。 

    前期高应变速率轧制的研究未对边裂和组织与性

能的关系展开了深入研究。本文作者以商用 AZ31 镁

合金连铸板坯为研究对象，进行平均应变速率为

2.26~8.3 s−1、轧制温度为 350~450 ℃的单道次大变形

轧制，实现将镁板从 10 mm 厚一次轧制成形到 2.1 mm

厚的镁合金薄板。通过宏观形貌观察不同轧制工艺下

边裂并测量边部裂纹长度，利用光学显微镜观察终轧

组织，并对终轧镁板不同方向进行力学性能测试，分

析拉伸断口形貌，研究不同轧制工艺对镁板断裂方式

的影响，并建立考虑细晶强化和孪晶强化叠加的本构

关系深入研究终轧组织与力学性能的关系。 

 

1  实验 

 

    实验采用 10 mm 厚商用 AZ31 镁合金连铸板坯，  
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其主要成分为 3.19%Al、0.81%Zn、0.33%Mn，其余为

Mg(质量分数)，其初始组织如图 1 所示。将板坯加工

成 123 mm×50 mm×10 mm 板料作为轧制坯料，在 d 

400 mm×400 mm 二辊热轧机上对 AZ31 板坯进行单

道次中高应变速率轧制，轧辊转速分别为 114、272

和 418.7 mm/s。轧制前，合金分别进行 350、400 和

450 ℃预热 10~20 min，然后从 10 mm 厚一次轧制成

形到 2.1 mm 厚，对应的轧制工艺如下。 

    工艺 1：400 ℃，   2.26 s−1；工艺 2：400 ℃，

  5.4 s−1；工艺 3：400 ℃，  8.3 s−1；工艺 4：450 ℃，

  8.3 s−1；工艺 5：350 ℃，   8.3 s−1。 

 

 

图 1  AZ31 镁合金板坯的初始组织 

Fig. 1  Initial microstructure of AZ31 magnesium alloy 

 

  由于轧制过程中应变速率不是常数，目前通用方

法是计算变形区各断面应变速率平均值，称为平均应

变速率，其计算公式如式(1)： 

 hHr

v

H

hH





                          (1) 

式中：r 为轧辊半径；v 为轧辊圆周速度；H 为轧前板

材厚度；h 为终轧板材厚度。 

  为分析轧后微观组织，在轧后镁板中部沿纵截面

(轧制方向−轧面法线方向(Rolling direction- normal 

direction, RD-ND))及横截面 (轧面法线−轧件横向

(Normal direction-transverse direction, ND-TD))取样品

制成金相试样，依次用 500#、800#、2000#水砂纸打磨，

0.3 μm 抛光膏抛光，4.2 g 苦味酸+10 mL 水+10 mL 冰

醋酸+70 mL 酒精混合溶液腐蚀进行 10~20 s 的腐蚀，

然后采用德国蔡司 Axiovert 40 MAT 金相显微镜进行

金相观察。沿轧后镁板 RD 和 TD 两个方向加工拉伸

试样，在 WDW−E200 型万能试验机上进行室温拉伸，

拉伸速率为 1mm/min，取样方式及试样尺寸如图 2 所

示，然后采用 JSM−6380LV 型扫描电子显微镜观察拉

伸断口。 

 

 

图 2  拉伸试样取样方式及尺寸示意图 

Fig. 2  Schematic diagrams of specimens extracted from 

rolled alloys (Unit: mm): (a) Tensile specimens along different 

direction; (b) Corresponding size 

 

2  结果与讨论 

 

2.1  轧制板材宏观形貌和边裂 

    图 3 所示为不同轧制工艺下轧制镁板的宏观形

貌。由图 3 可知，在温度为 400 ℃、平均应变速率为

2.26 s−1下进行轧制(见图 3(a))，轧板产生边裂且贯穿

整个镁板；保持温度不变，当平均应变速率增加到 5.4 

s−1 时(见图 3(b))，轧后镁板并未出现贯穿整个镁板的

裂纹，但边裂仍然存在；温度保持不变，当平均应变

速率继续增加至 8.3 s−1时(见图 3(c))，边裂得到明显改

善；当保持平均应变速率为 8.3 s−1，温度增加到 450 ℃

时(见图 3(d))，边裂情况与温度为 400 ℃时情况相差

不大；当保持平均应变速率为 8.3 s−1，温度降低至

350 ℃时(见图 3(e))，边裂长度明显增加。为了清楚地

了解边裂情况，在镁板左右两侧边裂部分随机测量 6

条裂纹长度并取平均值列于表 1。由表 1 可知，保持

轧制温度不变时，裂纹长度随着平均应变速率增加而

减小；当保持平均应变速率不变，裂纹长度随着温度

增加而减小。 

    镁板轧制边裂受到板坯规格、初始织构、轧制工

艺及微观组织演变的综合影响。从力学角度来看，根

据 Cockcraft & Latham 损伤模型[19−20]，可对轧制边裂 
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图 3  不同轧制工艺下轧制镁板宏观形貌 

Fig. 3  Macroscopic features of rolling magnesium alloy sheets under different rolling technologies: (a) 400 ℃,   2.26 s−1;    

(b) 400 ℃,   5.4 s−1; (c) 400 ℃,   8.3 s−1; (d) 450 ℃,   8.3 s−1; (e) 350 ℃,   8.3 s−1 

 

表 1  不同轧制工艺下边裂平均长度 

Table 1  Length for edge cracks under different rolling 

technologies 

Technology No. Edge crack length/mm 

1 24.82 

2 14.74 

3 10.74 

4 9.50 

5 12.28 

 

进行判定，其计算式如式(2)所示： 

C







 




d f

0

p                              (2) 

式中： 为等效应变； 为等效应力； p 为峰值应力；

f 为断裂应变；C 为损伤因子。镁板边部最大拉伸主

应力及主应变达到临界值时，会导致轧制边裂产生，

下压量增加导致镁板边部逐渐减薄，同时，随平均应

变速率增加，峰值应力也会增加，导致 C 值增加，更

加容易达到损伤临界值。但实验结果表明，随平均应

变速率增加边裂趋势减小，这是由于随着平均应变速

率增加，塑性变形功和轧辊与板材之间摩擦导致轧制

过程中温度升高 [17, 21]。栾娜等 [22]发现预设温度为

350 ℃、应变速率≥10 s−1、应变达到 1 时，材料温升

达到 50 ℃以上时。镁板轧制温度与边裂现象存在较强

的相关性[20]。从力学角度来看，轧制温度是影响镁板

边部拉伸力的主要因素，温度升高，拉应力减小。因

此，随着应变速率增加，实际轧制温度升高，镁板边

裂现象得到明显改善。 

 

2.2  轧制板材的微观组织 

    图 4 所示为不同轧制工艺下镁板(ND-RD)面的显

微组织。当温度为400 ℃、平均应变速率为5.4 s−1时(见

图 4(a))，观察到粗大的初始组织，在这些组织内部观

察到孪晶，且孪晶内部具有细小再结晶晶粒，说明孪

生诱导动态再结晶。此外，粗大组织周围有大量细小

再结晶晶粒形成的细晶带。当温度为 400 ℃、平均应

变速率增加到 8.3 s−1 时(见图 4(b))，被拉长的粗大晶

粒内部孪晶数量增多且相互交叉，并发现孪生诱导动

态再结晶现象；被拉长的粗大晶粒之间有细小再结晶

晶粒组成的细晶带，其晶粒尺寸较平均应变速率为 5.4 

s−1时粗大，是由于平均应变速率增加温升增加导致再

结晶晶粒尺寸增加。当温度为 450 ℃、平均应变速率

为 8.3 s−1时(见图 4(c))，被拉长的原始晶粒仍然存在，

再结晶晶粒沿着 RD 方向生长。当温度为 350 ℃、平

均应变速率为 8.3 s−1 时(见图 4(d))，粗大的原始组织

被细小的再结晶晶粒成形的细晶带和孪晶包围，同时，

还观察到大量的裂纹。ZHU 等[12]和 YOO[23]提出孪生

和裂纹在母相晶粒内存在竞争关系。在内应力作用下， 
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图 4  不同轧制工艺下镁板(ND-RD)面的显微组织 

Fig. 4  Microstructures of (ND-RD) surface of magnesium alloy under different rolling technologies: (a) 400 ℃,   5.4 s−1;    

(b) 400 ℃,   8.3 s−1; (c) 450 ℃,   8.3 s−1; (d) 350 ℃,   8.3 s−1 

 

母相晶粒中到底是孪生形核还是裂纹产生取决于孪生

和裂纹形成的临界应力之比。当应力集中首先达到裂

纹形核的临界应力时产生裂纹，裂纹释放应力集中，

如果内应力降低到低于孪生形成所需的临界条件，孪

生被抑制。在目前研究中，由于内应力集中达到裂纹

产生的临界条件导致裂纹产生，内应力释放；但是内

应力未下降到低于孪生和动态再结晶产生的临界值，

再结晶晶粒和孪生在裂纹附近形成，释放大量的应力

集中，消耗了裂纹扩展产生新界面所需表面能，使裂

纹扩展得到抑制。 

    图 5 所示为不同轧制工艺下镁板(ND-TD)面的显

微组织。在图 5(a)~(d)中都可以观察到原始粗大晶粒。

在温度为 450 ℃、平均应变速率为 8.3 s−1时，组织相

对其它工艺均匀，再结晶比较完全且未观察到孪晶，

是由于在高温下 c a  锥面滑移和棱柱面滑移的临界

剪切应力大幅度降低，其值分别为 2 MPa 和 0.9 

MPa[24]，低于产生拉伸孪生的临界剪切应力，因此不

需要大量孪生来协调均匀塑性变形；另外也有可能是

变形温度较高使再结晶较完全，再结晶在孪晶界和孪

晶内形成导致孪晶失去本来形貌。 

2.3  轧制板材力学性能 

    表 2 所示为不同轧制工艺下镁板平行于轧制方向

和垂直于轧制方向的力学性能。由表 2 可知，经工艺

2 和 3 处理的合金具有比经工艺 4 处理的合金更高的

抗拉强度。材料强度不仅与晶粒尺寸减小引起的强化

有关[25]。同时，孪生边界对位错运动有很强的阻碍作

用也会提高材料的强度[26]。因此，在考虑晶粒尺寸、

位错密度和孪晶对材料强度叠加影响的本构模型[27]

的基础上建立考虑晶粒尺寸和孪晶对材料强度叠加影

响的本构关系，其计算式如下： 

0.5 0.5
f 0 1 tskd k d                            (3) 

式中： f 为抗拉强度； 0 为屈服强度；k 为与晶粒尺

寸相关的参数，其描述的是晶界对强度的贡献；d 为

平均晶粒尺寸；k1为与孪晶距离有关的参数；dts为孪

晶间距。由图 4 和 5 可知，通过工艺 4 轧制后获得的

组织相对均匀，其再结晶程度高，平均晶粒尺寸相对

工艺 2 和 3 细小，但是工艺 2 和 3 轧制的镁板存在大

量孪晶，这些孪晶对材料具有强化作用，因此，工艺

2 和工艺 3 由于孪晶的强化作用导致了工艺 2 和 3 轧制

后的镁板抗拉强度高于工艺 4 轧制镁板的抗拉强度。 
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图 5  不同轧制工艺下镁板(ND-TD)面的显微组织 

Fig. 5  Microstructures of (ND-TD) surfaces of magnesium alloy under different rolling technologies: (a) 400 ℃,   5.4 s−1;    

(b) 400 ℃,   8.3 s−1; (c) 450 ℃,   8.3 s−1; (d) 350 ℃,   8.3 s−1 

 

表 3  不同工艺下的镁板平行于和垂直于轧制方向的力学

性能 

Table 3  Mechanical properties of magnesium alloy along RD 

and TD under different rolling technologies 

Technology No. Direction σf/MPa Elongation/% 

2 
RD 336 6.4 

TD 357 7.0 

3 
RD 314 10.5 

TD 316 13.7 

4 
RD 292 7.9 

TD 298 8.3 

 

2.4  拉伸断口形貌 

    图 6 所示为不同轧制工艺下镁板平行于轧制方向

拉伸断口形貌。图 7 所示为不同轧制工艺下镁板垂直

于轧制方向拉伸断口形貌。由图 6(a)、(a′)和图 7(a)可

知，观察到长条形孔洞(见图 6(a′)中剪头)，这些孔洞

起始于拉长的初始晶粒和孪晶边界，同时如图 6(a)和

(a′)所示断口中观察到大量的韧窝，部分韧窝分布在长

条形孔洞的边界(见图 6(a'))，说明在粗大晶粒边界和

孪晶边界产生了再结晶，根据断口形貌可判定为  韧

−脆性断裂方式。通过温度 400 ℃、平均应变速率 8.3 

s−1 轧制后镁板室温拉伸的断口形貌以韧窝为主(见图

6(b)、(b')和图 7(b))，同时观察到细小韧窝(见图 6(b)

中红色箭头)分布于层状形貌内部（见图 6(b)中黄色虚

线部分），这与金相观察到的孪晶和细晶带内形成细小

再结晶形貌相符，而韧窝深度大于图 6(a)、(a')和图 7(a)

的深度，进一步证实了拉伸试验结果，根据断口形貌

可判定在该条件下主要是韧性断裂为主。通过温度为

450 ℃、平均应变速率为 8.3 s−1轧制后镁板室温拉伸

的断口观察到长条形孔洞(见图 6(c'))、韧窝(见图 6(c)、

(c')和图 7(c))和微坑(见图 7(c))，同时也观察到撕裂棱

和河流花样，可判定为韧−脆性断裂方式。 

    在粗晶镁合金中，裂纹沿着粗大晶粒边界、孪晶

和交叉孪晶边界形核和扩展，因为粗大晶粒边界、孪

晶和交叉孪晶边界的位错缠结导致应力集中，这些应

力集中，容易达到裂纹产生的临界条件[28−30]。在细晶

镁合金中，裂纹主要由晶界尤其是三晶交界处的空洞

形成、合并和长大引起[31]。FEDOROVO 等[32]指出，

晶界处的位错缠结在三晶交界处堆积，导致了严重的 
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图 6  不同轧制工艺下镁板平行于轧制方向的拉伸断口 

Fig. 6  Tensile fracture of magnesium alloy along RD under different rolling technologies: (a), (a′) 400 ℃,   5.4 s−1;         

(b), (b′) 400 ℃,   8.3 s−1; (c), (c′) 450 ℃,   8.3 s−1 
 

 

图 7  不同轧制工艺下镁板垂直于轧

制方向的拉伸断口 

Fig. 7  Tensile fracture of magnesium

alloy vertical to RD under different

rolling condition: (a), (a′) 400 ℃;

  5.4 s−1; (b), (b′) 400 ℃,   8.3

s−1; (c), (c′) 450 ℃,   8.3 s−1 
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图 8  夹着韧窝的层状结构形成示意图 

Fig. 8  Schematic diagram for formation of laminar structure 

with dimples 

 

应力集中，这时需要空洞来消除应力集中。由此可见，

目前的长条形孔洞是由裂纹沿大晶粒边界和孪晶边界

形核和扩展而形成，而细小的韧窝由空洞合并和长大

最终沿着细小晶界断裂引起。 

    此外，断口中观察到夹着韧窝的层状结构，这种

形貌的形成与孪生诱导动态再结晶有关，其断裂机理

如图 8 所示。在拉伸过程中，位错塞积在孪晶界和孪

晶内细小再结晶晶界，导致裂纹和空洞的产生，裂纹

沿着孪晶界扩展形成层状结构，空洞在细小再结晶晶

界处合并和长大形成韧窝，从而形成夹着韧窝的层状

结构。 

 

3  结论 

 

    1) 当轧制温度大于 350 ℃、平均应变速率大于

5.4 s−1 时，能获得外观形貌良好的镁合金轧板。随着

平均应变速率提高，塑性变形产生的热量增加，温升

增加，边裂扩展得到抑制，边裂长度降低。 

    2) 镁合金抗拉强度同时受到细晶强化和孪晶强

化的影响，建立考虑晶粒尺寸和孪晶对材料强度叠加

影响的本构关系 0.5 0.5
f 0 1 tskd k d      。孪晶强化作

用导致工艺 2 和工艺 3 条件下轧制获得的镁板相对工

艺 4 具有更高的抗拉强度。 

    3) 随着平均应变速率提高，轧后镁板室温拉伸的

断裂方式具有韧−脆性断裂向韧性断裂转变的趋势。

拉伸断口中发现夹着韧窝的层状结构和长条形孔洞。

夹着韧窝的层状结构与孪生诱导动态再结晶有关。

AZ31 镁板拉伸断口呈现出长条形孔洞，是由于裂纹

沿粗大晶粒边界、孪晶和交叉孪晶边界形成和扩展。 
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Edge crack, microstructure and mechanical property of  
AZ31 magnesium alloy sheets rolled by medium-high strain rate 

 

LIU Xiao1, ZHU Bi-wu1, WU Yuan-zhi2, WANG Yang-yang1, TANG Chang-ping1, LIU Wen-hui1 

 
(1. Key Laboratory of High Temperature Wear Resistant Materials Preparation Technology of Hunan Province,  

Hunan University of Science and Technology, Xiangtan 411201, China; 

2. Research Institute of Automobile Parts Technology, Hunan Institute of Technology, Hengyang 421002, China) 
 

Abstract: The medium-high strain rate rolling was carried out on as-casting AZ31 magnesium alloys over the 

temperature ranges from 350 to 450 ℃ with average strain rates of 2.26−8.3 s−1. The edge cracks, microstructures and 

mechanical properties were investigated. The results show that the edge crack is improved and the fracture mechanism of 

magnesium rolling sheet tends to transform from ductile-brittle fracture to ductile fracture with increasing average strain 

rate. The tensile fracture displays elongated holes and laminar structure with dimples. The tensile strength of magnesium 

alloy is affected by fine-grain strengthening and twins strengthening. A constitutive relation considering the fine-grain 

strengthening and twins strengthening was built. 

Key words: AZ31 magnesium alloy; medium-high strain rate rolling; edge crack; microstructure; fracture mechanism 
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