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摘  要：以 AZ31 镁合金为实验材料，通过多道次温轧工艺，研究低温时效处理对温轧板材组织和性能的影响。

结果表明：经 5 道次温轧后合金组织得到明显细化，从初始态 38 μm 细化至 2.2 μm；在随后 120~160 ℃时效过程

中，晶粒并未发生显著长大。经低温时效处理后，合金在基本保持温轧态拉伸强度的同时，其塑性得到明显提升。

由晶界强化和位错强化模型定量描述发现，经 5 道次温轧后合金显微硬度增量为 30HV。然而随着时效温度的升

高，位错强化贡献显著降低，而晶界强化由于晶粒长大不明显而几乎无显著变化。合金经 160 ℃时效 2 h 后，两

种主要强化机制对显微硬度的贡献为 16HV。 
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    镁合金由于其低密度、高比刚度和比强度等优异

性能而在航空航天、汽车、化工及 3C 领域得到广泛

应用，被誉为“21 世纪绿色工程结构材料”[1−2]。然

而，由于其在室温下可成形性较差，所以镁合金塑性

变形一般在高温下进行，这将导致合金再结晶晶粒发

生显著长大，而微观组织的粗化则在很大程度上降低

镁合金的力学性能[3]。众所周知，开动基面滑移所需

的临界分切应力远低于非基面(锥面和棱柱面)滑移

的，且略低于孪生滑动所需的应力。根据 von Mises
准则，应变相容需要至少 5 个独立滑移系，而多晶镁

及其镁合金的晶体结构为密排六方(HCP)结构，室温

下具有两个独立的基面(0001)滑移系[4]，这根本上导致

了镁合金室温塑性差、加工成型难等诸多问题，进而

限制了镁合金在工业领域中的广泛应用。 
    形变孪晶是调整镁合金塑性变形的另一有效机 
制[5]，孪晶不仅影响镁合金的力学性能，而且也在再

结晶过程中起重要作用。再结晶优先在含有孪晶的区

域内形核，但也在晶界和孪晶之间的交叉位置处发展。

因此，可以认为孪晶起到再结晶优先形核位点的作  
用[6]。作为一种重要的软化和晶粒细化机制，再结晶

对通过调控微观结构演变以提高力学性能至关重要。

同时，镁合金变形过程中形成的基面织构，也在一定

程度上影响其力学性能和可成形性。文献[7]中系统地

研究了基面织构变化的形成机制，还讨论了动态再结

晶过程中的典型形核位点和随后的晶粒生长等问题，

并揭示了基面织构的变化归因于挤压过程中孪晶的形

成和动态再结晶，这为通过晶粒细化和织构调控设计

出高性能变形镁合金提供了新的思路。据已有报道，

镁合金经过大应变轧制后，研究人员多探讨合金微观

组织对力学性能的影响，极少有关于后续时效处理以

进一步提高合金强度和塑性的报道。程晓农等 [8]将

AZ31 镁合金经过强烈压缩后再进行时效处理，使其

屈服强度高达 370 MPa，当热处理温度继续升高后，

在基本维持原来强度的同时，材料塑性得到了大幅度

提升。本文作者采用 AZ31 镁合金材料，研究了固溶−
大应变温轧−时效热处理对合金组织和性能的影响。 
 

1  实验 
 
    所用实验材料为 AZ31(Mg-3.5%Al-1.0%Zn- 
0.1%Mn，质量分数)挤压态镁合金，初始晶粒尺寸为

38 μm。将 AZ31 镁合金板坯备料切割成 50 mm×34 
mm×15 mm 预轧试样，然后将其置于箱式电阻炉中

在 400 ℃下保温 12 h，随后迅速置于冷水中进行淬火

处理，固溶后形成过饱和固溶体。在进行轧制实验之 
                                  

基金项目：国家自然科学基金资助项目(51675092) 
收稿日期：2019-01-25；修订日期：2019-05-20 
通信作者：徐  瑞，教授，博士；电话：0335-8074631；E-mail：xurui@ysu.edu.cn 



第 30 卷第 1 期                           李彦生，等：多道次温轧对 AZ31 镁合金组织和性能的影响 61 
 
前，先将预轧试样置于热处理炉中进行加热，炉温恒

为 200 ℃，保温时间为 10 min。进行一系列预处理后，

将试样在道次压下量为 8%工艺下进行温轧，轧辊转

速为 0.3 m/s，在各道次轧制过程中，轧制板材回炉加

热保温 10 min，共轧制 5 道次，试样厚度从初始态 15 
mm 减小到 9.8 mm，轧制总变形量约为 34.1%。经轧

制后各道次试样分别在 120、140 及 160 ℃进行时效处

理 2 h。 
    本实验所得试样组织形貌采用 Axiovert 200 MAT
型金相显微镜和 Hetachi−3400 型扫描电子显微镜

(SEM)进行观察分析。采用 FM-ARS9000 型显微硬度

计对试样显微硬度进行测试，施加载荷为 0.98 N，保

载时间为 10 s。拉伸试验在岛津 AGS-X 型试验机上进

行，拉伸速率为 0.6 mm/min。为保证实验准确性，每

种工艺下采用 3 个试样进行实验。温轧及热处理态织

构、各晶面衍射峰以及晶格参数变化等采用 D/max− 
2500PC 型 X 射线衍射仪进行分析。 
 

2  结果与讨论 
 
2.1  显微组织 
    图 1 所示为各道次温轧板材的显微组织。1 道次

温轧后晶粒内部中出现较多孪晶，经 3 道次轧制后组

织内部变形量进行累积，观察到少量动态再结晶晶粒。

文献[7]中还观察到了母晶粒显示不规则和锯齿状晶

界(GB)结构，亚晶粒沿锯齿状 GBs 和母晶粒的三叉连

接处形成新的细小动态再结晶晶粒。这是由于晶界处

能量较高，产生了动态再结晶“项链结构”，进而演变

成细小再结晶晶粒，但是大部分原始晶粒仍然保留在

组织中。经过 5 道次温轧后，板材内部的细小动态再

结晶逐渐增多，同时晶粒尺寸逐渐减小。这是因为在

两个变形区域的边界附近存在许多低角度晶界

(LAGB)，通常，LAGBs 是由变形结构中累积的位错

和亚 GBs 的形成造成的[9−10]。随着应变的增加，这些

LAGBs 吸收更多的滑动位错并将其转化为高角度晶

界(HAGB)，最终将亚晶粒转变为新的动态再结晶晶

粒。同时轧制变形引入的大量孪晶界也对晶粒起到分

割碎化作用，进而导致合金组织细化[11]。文献[12]中
也报道了在室温下高压扭转(HPT)变形过程中伴随着

动态回复和动态再结晶的过程，并说明了大变形过程

中由于很高的应变而导致发生动态回复和再结晶，这

与本文的观察结果相一致。 
    如图 2(a)所示，在 120 ℃时效处理 2 h 后，合金

的显微组织无明显变化，仍然存在较多孪晶，主要是 

 

 
图 1  板材各道次轧制后的 OM 显微组织 

Fig. 1  OM microstructures of AZ31 alloy after warm rolling: 

(a) 1 pass; (b) 3 passes; (c) 5 passes 

 
由于变形不均匀且温度较低，导致其内部组织也不十

分均匀，故静态再结晶并不完全，此阶段位错密度显

著降低(2.4 节中讨论)，主要发生静态回复。图 2(b)所
示为 140 ℃时效后合金的显微组织。可以看出，合金

显微组织为均匀细小的再结晶晶粒，且原始组织中的

孪晶基本消失，晶粒得到了明显的细化。这是因为孪

晶促进了再结晶过程的进行，从而导致在时效过程中

孪晶逐渐退化[13]。程晓农等[8]将 AZ31 镁合金在 200 ℃
下进行热压缩实验，其变形量为 66%，在随后热处理

过程中发现其再结晶在 160 ℃时开始出现，文献[13]
中也报道了在 200 ℃以上才发生再结晶。而本文作者 
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图 2  5 道次轧制板材时效 2 h 后的 OM 显微组织 

Fig. 2  OM microstructures of AZ31 alloy after 2 h of aging 

for 5 passes: (a) 120 ℃; (b) 140 ℃ 

 
发现，经 5 道次温轧处理后(总变形量约 34.1%)，AZ31
镁合金在 140 ℃时就已经发生了再结晶过程。 
    为进一步分析微观组织细节，采用 SEM 进行高

倍观察，结果如图 3 所示。120 ℃时未发生完全再结

晶，只是在孪晶界处出现少量再结晶晶粒，证明孪晶

界提供了再结晶形核位点，这与之前的研究结果相一

致[14]。同时还在孪晶界处发现少量白色的细小颗粒状

析出物，这说明孪晶界还会提供第二相析出形核位点，

促进时效进程。而 140 ℃时，出现均匀细小的再结晶

组织，由于孪晶退化，白色颗粒状析出物主要分布在

晶界上。温度升至 160 ℃时，再结晶组织非常均匀，

在晶粒内部及晶界处都观察到大量析出相，然而晶粒

并未发生明显长大，说明细晶组织具有较好的热力学

稳定性。这与之前的研究所不同[8]，可能是由于晶界

处弥散分布的细小第二相颗粒降低晶界迁移以及阻碍

晶粒的进一步长大所致[15]。 
 
2.2  显微硬度 
    图 4 所示为板材各道次温轧及时效后试样的微观

硬度演变。由图 4 可以看出，随轧制道次的增加，显

微硬度值逐渐提高。这是因为轧制道次的增加使晶粒

内部变形得到了累积，组织内产生了加工硬化以及强 

 

 

图 3  5 道次轧制板材时效 2 h 后的 SEM 像 

Fig. 3  SEM images of alloy after 2 h of aging for 5 passes:  

(a) 120 ℃; (b) 140 ℃; (c) 160 ℃ 

 
烈的基面织构，同时，组织发生了局部动态再结晶使

得晶粒得以细化。镁合金在中低温变形条件下，会发

生晶粒的转动及晶体取向沿一定方向的流动，于是产

生了织构，使材料具有各向异性，从而对力学性能产

生很大的影响[16]。众所周知，在镁合金塑性变形过程

中，滑移和孪生是两种主要的变形机制，其中锥面滑

移能否得以顺利进行，则直接决定了形成织构组分的

大小[17]。本文中由于轧制多道次导致合金内部累积了

极大变形量，于是形成{0002}基面织构[15]。而织构会

影响基面滑移系的 Schmid 因子，从而导致滑移产生

硬取向，塑性变形难以进行，这也会有利于提高合金

的力学性能[16]。 
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图 4  各道次温轧及不同温度时效 2 h 后试样显微硬度变化 

Fig. 4  Microhardness variations of samples after warm 

rolling and aging for 2 h at different temperatures 

 
2.3  拉伸性能及断口分析 
    图 5 所示为 AZ31 镁合金温轧 5 道次及在不同温

度时效 2 h 后的拉伸曲线。由图 5 可以看出，温轧 5
道次后合金的拉伸强度约为 258 MPa，而塑性却不足

7%。随后在 120 ℃时效处理 2 h，合金拉伸强度约为

253 MPa，可见强度下降并不显著，塑性得到一定程

度的提升。当温度升高至 140 ℃时，合金拉伸强度依

然保持在 249 MPa 左右，这与合金在相同条件下显微

硬度值是相对应的，而此时其塑性却达到了近 14%。

在低温时效下，合金在保持拉伸强度基本不变的同时，

其塑性提升至近 2 倍，这是因为即使在时效后发生再

结晶而消耗大量由变形引入的位错，合金还从过饱和

固溶体内析出细小弥散分布的第二相，这些细小颗粒 
 

 
图 5  AZ31 镁合金在不同状态下的拉伸性能 

Fig. 5  Tensile properties of AZ31 magnesium alloy under 

different conditions 

不仅可以阻碍位错滑移，而且由于分布在晶界而抑制

细小晶粒的进一步长大，这就导致在 140 ℃时效后合

金塑性大幅提升而强度并无显著降低。 
    图 6 所示为不同状态下试样断口形貌的 SEM 像。

由图 6(a)可以看出，5 道次温轧后，合金的断口呈现

大量撕裂棱，表现为脆性断口特征。图 6(b)中出现一

些韧窝，但还是存在较多撕裂棱，这说明在 120 ℃时

效 2 h 时，合金断口仍以脆性为主。当温度提升至

140 ℃时，断口组织呈现大量细小的韧窝，说明合金

已经由脆性断裂转变为韧性断裂，这是因为在 140 ℃
已经发生完全再结晶，这与图 3 组织观察以及图 5 拉

伸性能是相一致的。 
 

 
图 6  3 种状态下试样拉伸断口的 SEM 像 

Fig. 6  SEM images of tensile fractures of samples in three 

states: (a) 5 passes; (b) 120 ℃; (c) 140 ℃ 
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2.4  XRD 分析 

    图 7 所示为各道次温轧板材的 XRD 谱。从图 7
看出，随轧制道次的增加，各晶面衍射强度发生变化，

而晶面衍射强度的变化可以在一定程度上说明轧制时

产生织构的演变规律。图 8 所示为各道次温轧及在

160 ℃退火 20 h 后的基面织构演变。1 道次温轧后，

晶粒取向呈无规则分布，各晶面衍射强度差别不大。

随轧制道次的增加，晶面衍射强度发生变化，合金内

部组织的晶粒取向发生改变，(0002)面衍射强度逐渐

增强，形成典型的(0002)基面织构，其(0002)面平行于

轧制方向[18]。5 道次温轧试样经 160 ℃退火 20 h 后，

织构基本消失，晶粒取向呈随机分布。经综合分析得

出，合金力学性能的提升除大应变温轧引入的位错强

化及细晶强化外，还由于板织构的形成使镁合金滑移

系 Schmid 因子发生变化，变形处于硬取向而不利于

滑移的进行，从而产生一定程度的织构强化[16]。 

 
2.5  表征微观结构与力学性能的特征参数 

    相干衍射区尺寸(d)、半高峰宽(δ2θ)、各强衍射峰

(θ0)、晶格应变( e〈 〉 )以及 Cu Kα射线波长(λ)之间的函

数关系式为[19] 

 

 

图 7  各道次温轧板材的 XRD 谱 
Fig. 7  XRD patterns of each warm rolled sheet: (a) 1 pass; (b) 
3 passes; (c) 5 passes 
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    (δ2θ)2/tan2θ0 与 δ2θ/(tanθ0sinθ0)之间的关系见图 9
所示。经过线性回归后，将相干衍射区尺寸(d)和晶格

应变( e〈 〉 )进行量化，并将其结果列入表 1。 
 

 
图 8  各道次温轧及退火后的(0002)基面织构 

Fig. 8  Texture evolution after warm rolling and annealing: (a) 1 pass; (b) 3 passes; (c) 5 passes; (d) (160 ℃, 22 h) 



第 30 卷第 1 期                           李彦生，等：多道次温轧对 AZ31 镁合金组织和性能的影响 65 

表 1  在不同时效状态下 AZ31 镁合金的相干衍射区尺寸、微观应变以及位错密度 

Table 1  Crystallite size, microstrain and dislocation density of AZ31 alloy at different aging states 

Aging state Crystallite size, d/nm Microstrain, 2ε〈 〉 1/2/% Dislocation density, ρ/1014 m−2 

5 passes 41.46 0.125 3.253 

(120 ℃, 2 h) 46.26 0.069 1.616 

(140 ℃, 2 h) 56.64 0.050 0.957 

(160 ℃, 2 h) 60.18 0.041 0.738 

 

 

图 9  AZ31 镁合金(δ2θ)2/tan2θ0与 δ2θ/(tanθ0sinθ0)之间的拟合关系 

Fig. 9  Fitting relationship between (δ2θ)2/tan2θ0 and δ2θ/(tanθ0sinθ0) for AZ31 alloy: (a) 5 passes; (b) (120 ℃, 2 h); (c) (140 ℃, 2 

h); (d) (160 ℃, 2 h) 

 
    位错密度由微观应变 2 1/ 2ε〈 〉 以及相干衍射区尺

寸(d)导出[20]：  
2 1/ 22 3

db
ερ 〈 〉

=                               (2) 
 
式中：b 是 Burgers 矢量长度；对于 Mg，其值为 0.3197 
nm。从表 1 看出，经大应变温轧后合金晶格应变增加，

且使相干衍射区尺寸变小。微观应变和位错密度则随

时效温度的升高而显著降低，说明合金在此阶段发生

回复和再结晶过程，这与图 3 观察结果相一致。借助 

用于衍射分析的 MAUD 软件[21]，定量计算合金经多

道次温轧及随后时效状态下的晶粒尺寸及晶格参比，

见图 10 所示。可以看出，经 5 道次温轧后，合金晶

粒尺寸从初始态 38 μm 细化至 2.2 μm，随时效温度

升高，晶粒尺寸并无明显长大(与图 3 相一致)，晶格

参比 c/a 呈递增趋势，这表明随着溶解在 α-Mg 基体中

溶质元素浓度的降低，晶格畸变逐渐恢复，合金在时

效过程中发生了过饱和固溶体的分解。 
    硬度 HV与屈服强度之间的近似关系为[22]  
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V yH Cσ=                                   (3) 

式中：HV为维氏硬度；C 为常数(约为 0.3)。通过现有

的模型定量评估晶界和位错对合金强化的贡 献[23]。

对于晶界硬化，应用 Hall-Petch 关系，硬度增量 VGBH∆
计算如下[24]： 
 

HP
VGB 1/ 2

kH C
D

D =                              (4) 
 
式中：kHP 是 Mg 的 Hall-Petch 常数，取值 40.7 
MPa∙μm1/2；D 是平均晶粒尺寸。对于位错硬化，通常

认为硬度增量 VDHD 由如下关系式得出[17]： 

VD 1H CM Gbα ρD =                          (5) 

 

 

图 10  不同状态下合金的晶粒尺寸和晶格常数比 

Fig. 10  Grain size and latticeaxial ratio of alloys in different 

states 

 

 

图 11  晶粒细化和位错对不同状态下合金显微硬度的贡献 

Fig. 11  Contribution of grain refinement and dislocation to 

microhardness of alloys in different states 

式中：G 为弹性模量(17.7 GPa)；M 为泰勒因子(2.6)； 

1α 为数值因子(0.5)[25−26]。图 11 所示为晶粒细化和高

密度位错对多道次温轧后不同状态下合金显微硬度的

贡献。可以发现，AZ31 镁合金温轧 5 道次后位错强

化效果较细晶强化更为显著，在随后时效过程中由于

发生回复、再结晶，导致位错密度显著降低(见表 1)，
于是位错引起的合金强化效应逐渐下降。然而，细晶

强化对合金强度的贡献则无明显降低，这是由于在低

温时效阶段，合金晶粒尺寸无显著长大所致。 
 

3  结论 
 

    1) AZ31 镁合金经 5 道次温轧后组织得到明显细

化，从初始态 38 μm 细化至 2.2 μm，且在随后 120 ℃
至 160 ℃时效过程中，并未发生显著长大。这说明温

轧态镁合金经低温时效处理后，具有较好的热力学稳

定性。 
    2) 温轧态 AZ31 镁合金经 140 ℃低温时效处理  
2 h 后，合金基本保持温轧态强度的同时，其塑性提升

至近 2 倍。 
    3) 经 5 道次温轧后，合金显微硬度的增量为   
30HV，然而随时效温度升高，位错对合金强化的贡献

显著降低，晶界强化效应几乎无明显变化，经 160 ℃
时效 2 h 后，两种主要强化机制对显微硬度的贡献为

16HV。 
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Effect of multi-pass warm rolling process on  
microstructure and properties of AZ31 magnesium alloy 
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(State Key Lab of Metastable Materials Science and Technology, Hebei Key Laboratory of for Optimizing Metal Product 

Technology and Performance, College of Materials Science and Engineering, Yanshan University,  

Qinhuandao 066004, China) 

 
Abstract: AZ31 magnesium alloy was used as experimental material to study the influence of low temperature aging 
treatment on the microstructure and properties of warm rolled sheet by multi-pass warm rolling process. The results show 

that the alloy microstructure is remarkably refined after 5 passes of warm rolling, from 38 μm in the initial state to 2.2 μm, 
and no significant growth occurs during the subsequent aging at 120 ℃ to 160 ℃. After low temperature aging treatment, 

the alloy maintains the tensile strength in the warm-rolled state, and its plasticity is obviously improved. Quantitative 
description by grain boundary strengthening and dislocation strengthening model shows that the microhardness of the 

alloy increases by 30 HV after 5 passes of warm rolling. However, with the increase of aging temperature, the 
contribution of dislocation strengthening is significantly reduced, and the grain boundary strengthening has almost no 

significant change due to the inconspicuous grain growth. After being aged at 160 ℃ for 2 h, the contribution of the two 
main strengthening mechanisms to microhardness is 16HV. 

Key words: AZ31 magnesium alloy; warm rolling; aging; microstructure; twins 
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