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摘  要：采用分离式霍普金森压杆(SHPB)测试预孪晶 AZ31 镁合金板材在应变速率分别约为 800、1200 和

1600 s−1时的动态真应力−真应变曲线。通过自编程软件及电子背散射衍射(EBSD)技术分析预孪晶试样在高

应变速率前后微观组织和织构的演变。结果表明：沿横向(TD)预压缩后再沿着轧制方向(RD)复合预压缩可

促进AZ31镁合金板材中多孪晶变体及二次拉伸孪晶的激活。对于沿TD方向一次预压缩的试样，其法向(ND)

高应变速率下的屈服强度急剧下降，这主要是由于退孪生的启动。然而，对于沿 TD+RD 复合预压缩试样，

由于{10 12} −{10 12} 二次孪晶和大量交叉孪晶变体的形成可以有效抑制退孪生行为，一定程度上提高了

AZ31 镁合金 ND 方向的屈服强度，并且拉伸孪晶的形成能够便利于启动更多的滑移系，改善了镁合金板材

ND 方向的塑形变形行为。 
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镁及其合金作为实现轻量化最理想的结构材

料之一，由于其具有较高的比强度和比刚度，较好

的电磁屏蔽和阻尼性能等诸多优点，在汽车、航空

航天和 3C 等多个行业中存在着巨大的潜在应用[1]。

但是，镁合金零部件在载荷要求较为苛刻的条件下

(如爆炸、冲击)不可避免地会承受高速冲击载荷的

作用。而材料在高速冲击载荷作用下的力学行为往

往与其承受准静态载荷的力学行为有较大的差别，

从准静态变形条件下获得的材料基础数据并不能

将其用于高速冲击载荷下的设计。目前，镁合金在

准静态下的变形行为已经较为充分，但对其高速变

形行为的研究还不成熟。因此，掌握镁合金的动态

力学性能和变形机制对于优化镁合金的力学性能

具有重要的意义，为镁合金零件的高应变速率加载

条件的优化提供理论依据。DIXIT 等[2]研究挤压态

纯镁沿挤压(ED)方向动态压缩(约 1×103 s−1)微观组

织的演变及其变形机制，发现其在变形之后锥面

c a   滑移的密度显著增加。高应变速率下纯镁的

塑性变形需要{1012} 拉伸孪生和非基面滑移共同

来协调。ULACIA 等[3]和 DUDAMELL 等[4]分析了

AZ31 镁合金板材的动态力学行为及微观组织演

变，结果发现，动态变形应力应变曲线的形状包括

上凸形(拉伸载荷下)和下凹形(压缩载荷下)，上凸形

是由变形期间位错滑移所引起的；下凹形是由变形 
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早期阶段拉伸孪晶的激活所导致。高应变速率下伴

随着位错的产生和累积，拉伸孪晶的形成和长大显

著增强。此外，MUKAI 等[5]通过研究 AZ31B 镁合

金在 4.96×102~2.12×103 s−1 应变速率范围内的压

缩组织与加载应变率的相关性，发现该合金的显微

组织对加载应变率较为敏感。较低加载速率下

AZ31B 镁合金的变形主要以孪生的方式进行，当在

高加载速率下，除孪生外，较多的柱面滑移与锥面

滑移也参与到变形中。室温下，镁合金中拉伸孪生

很容易启动并且能够改变织构的取向，使晶体的 c

轴旋转大约 86，从而引起力学性能的显著差异[6]。

因此，通过预制孪晶改善镁合金力学性能的研究越

来越受到科研者的关注[7−9]。LI 等[10]研究 GW92K

镁合金经多向预锻后的显微组织和拉伸延展性，结

果表明高密度相交的孪晶晶界能够降低晶粒的有

效尺寸并且削弱织构，从而导致合金的强度和伸长

率的增加。CHEN 等[11]通过数值模拟(有限元法)发

现多向拉伸孪晶也能够有效地改善 AZ31 镁合金板

材的塑形成形性。WANG 等[12]研究了预制孪晶对

高应变速率变形条件下 AZ31 镁合金板材轧制方向

(RD)、横向(TD)力学行为的影响，结果发现，预制

孪晶试样中大量孪晶界的出现阻碍了位错的滑移，

增强了 RD 和 TD 方向的屈服强度。 

目前，预制孪晶在变形镁合金中相关研究主要

集中在较低应变速率下的变形行为、变形机制、强

化与失效机理[13−15]。然而，在不同高应变速率条件

下预制孪晶对镁合金板材 ND 方向的影响还没有被

研究。本文采用 EBSD、分离式霍普金森压杆(SHPB)

和扫描电镜(SEM)测试了高应变压缩变形前后的微

观组织演变、动态塑形变形行为及端口失效分析，

试图了解高应变速率下预制孪晶对热轧 AZ31 镁合

金板材的影响。 

 

1  实验 
 

1.1  实验材料和预孪晶样品的制备 

实验所用材料为商用热轧 AZ31(Mg-3%Al- 

1%Zn-0.2%Mn，质量分数)镁合金板材，板材厚度

为 8 mm。板材在 300 ℃下退火 2 h，获得无残留孪

晶组织的均匀等轴晶粒。图 1 所示为退火板材的微

观组织及相应的{0001}，{1010}极图，结果表明板

材存在强烈的基面(平行于轧制面)的织构，最大强

度达到了 9.57 及{1010}柱面随机取向，晶粒平均尺

寸约为 20.5 µm。对于预孪晶样品的制备，首先采

用线切割的方法从退火后的板材中沿 RD、TD 和

ND 方向切割尺寸为 25 mm×20 mm×8 mm的块状

试样，通过 Shimadzu AG-X 压缩机沿 TD 方向准静

态(1×10−3 s−1)压缩，预压缩量分别为 2.5%、4%、 

 

 

图 1 无预压缩热轧 AZ31 镁合金的取向图、晶粒尺寸分部图和相应的极图 

Fig. 1  Orientation map and pole figures of non-deformed hot-rolled AZ31 alloys 
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5%，组织观察发现，在应变量 2.5%时，出现大量

孪晶界，随着应变量的增加，孪晶互相吞并长大，

孪晶界明显降低，因此，TD 方向为 2.5%时的试样

(称为 2.5%TD 试样)。对 2.5%TD 样品沿 RD 方向取

应变量为 3%、5%、8%进行微观组织的观察，发现

当应变量为 5%时孪晶密度最大，因此，选取 5%时

的应变量(称为 2.5%TD+5%RD 试样)，2.5%TD 试

样和 2.5%TD+5%RD 试样都称为预孪晶试样，将其

在 175 ℃退火 6 h 以消除位错并且不破坏孪晶结构。

对预孪晶试样沿 ND 方向切割成尺寸为 d 6 mm×  

6 mm 圆柱形高应变速率压缩试样，如图 2 所示。 

 

1.2  高应变速率压缩实验 

AZ31 镁合金预孪晶样品在室温下采用分离式

Hopkinson 压杆(SHPB)沿 ND 方向进行高应变速率

压缩实验。高速压缩应变速率分别大约为 800、1200

和 1600 s−1。高速压缩应变速率为 1600 s−1 左右时试

样发生断裂。SHPB 实验信息参见文献[12]。 

 

1.3  微观组织和织构的测试 

在配有 EBSD 探头设备(Oxford HKL)的热场扫

描电镜(SEM)下进行微观组织和织构的分析测试，

随后用 Channel 5 软件对 EBSD 数据进行后期分析

处理。EBSD 试样制备：将沿 ND 高速压缩后的样

品沿压缩轴切开，然后进行研磨、机械抛光，最后

在 10%高氯酸+90%酒精(体积分数)混合溶液中对

试样进行电解抛光，电解抛光时电解液的温度要控

制在零下 30 ℃左右并且保持恒压 15 V，电解 120 s

左右。 

 

2  实验结果 
 

2.1  微观组织与织构 

图 3 所示为 2.5%TD 试样和 2.5%TD+5%RD 试

样的孪晶界取向差分布图、孪晶区域图以及微观极

图。从图 3 中可以看出，预孪晶试样的取向差图中

存在大量的{10 12}拉伸孪晶。2.5%TD 试样中拉伸

孪晶体积分数大约为 40%，且可以看到少量的

{10 12} − {10 12} 孪晶变体交界面，而 2.5%TD+ 

5%RD 试样中 TD+RD 孪晶区域的孪晶体积分数达

到 65%左右，并且{10 12} −{10 12}孪晶变体交界面

明显增加。从 2.5%TD 试样的{0001}极图中可以看

出，基面织构的 c轴由平行于 ND 方向转向 TD 方

向，形成 TD 方向孪晶织构。当 2.5%TD 试样沿着

RD 方向进一步预压缩时，载荷方向垂直于基面织

构和 TD 方向孪晶织构的 c轴，仍然有利于拉伸孪

晶的激活，因此，c 轴平行于 TD 方向的剩余孪晶

织构被削弱并且残留的 c轴平行于 ND 方向的基面

织构的部分继续减少，产生 c轴平行于 RD 方向的

孪晶织构，织构的最大强度也从 2.5%TD 试样的

12.16 降到 2.5%TD+5%RD 试样的 8.18，如图 3(c)

和 4(f)所示。 

 

2.2  预孪生后的高应变速率变形行为 

未预变形试样，2.5%TD试样和 2.5%TD+5%RD

试样在应变速率分别为约为 800、1200、1600 s−1

下沿 ND 方向的动态压缩真应力−真应变曲线分别

如图 4(a)、(c)和(e)所示，相应的应变硬化率−真应 
 

 
图 2  预压缩过程和高应变压缩取样示意图 

Fig. 2  Schematic diagram of pre-compression procedure and orientation of samples (subjected to high strain rates 

compression tests) 
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图 3  2.5%TD 和 2.5%TD+5%RD 试样的 IPF 图、孪晶区域和极图 

Fig. 3  IPF map, twin region and corresponding {0001} pole figure of 2.5%TD and 2.5%TD+5%RD samples: (a) IPF, 

2.5%TD; (b) TD twin region, 2.5%RD; (c) Pole figure, 2.5%TD; (d) IPF, 2.5%TD+5%RD; (e) TD+RD twin region, 

2.5%TD+5%RD; (f) Pole figure, 2.5%TD+5%RD (fTD,twin refers to volume fraction of TD twins; fTD,twin+RD,twin refers to volume 

fraction of TD twins+RD twins) 
 

变曲线如图 4(b)、(d)和(f)所示。从真应力−真应变

曲线可以看出，未预变形试样和预孪晶试样的高应

变速率变形行为表现出明显的差异性。未预变形试

样沿 ND 方向的真应力−真应变曲线表现出应变率

硬化现象，即最大流变应力随着应变率的增加而不

断增大，当应变速率达到 1600 s−1时，试样发生断

裂并且断裂强度为 546 MPa，断裂应变为 12.3%。

应变硬化率随着应变的增加而逐渐减小，如图 4(b)

所示。 

对于 2.5%TD 试样，由于大量拉伸孪晶的出现，

导致沿 ND 方向的真应力−真应变曲线由原来的上

凸形状转变为相对平直的曲线形状，最大流变应力

随应变速率的增加而不断增大，仍然表现出正应变

强化效应。相对于非预压试样，当应变速率增加到

1600 s−1 时，2.5%TD 试样的断裂强度和断裂应变分

别增加到 556 MPa 和 14%。2.5%TD 试样的应变硬

化率−真应变曲线在应变 0.04 时出现小峰，在 0.01

到 0.04 之间，不同应变速率下的应变硬化率曲线升

高并在 0.04 之后发生下降。 

图 4(e)中 2.5%TD+5%RD 试样的真应力−真应

变曲线同样表现出正应变速率强化效应，与

2.5%TD 样品相比曲线的形状由平直的曲线形转变

为上凹形。当应变速率达到 1600 s−1 时，试样发生

断裂，断裂强度为 576 MPa，断裂应变为 16.3%。

从应变硬化率−真应变曲线可以看出，在真应变为

0.02 时，不同应变速率的应变硬化率曲线出现升高

并且峰的宽度随应变速率的增加变得宽而平缓。试

验结果表明不同预压缩状态的试样在 ND 方向的变

形机制是不同的。 

图 5 所示为不同应变速率下三种试样的屈服应

力。由图 5 可以看出，预孪晶后，试样的屈服应力

显著降低，然而相对于 2.5%TD 试样，2.5%TD+ 

5%RD 试样的屈服强度明显提高。不同试样的屈服

强度也随应变速率的增加而增加，表现出正应变强

化效应，并且预孪晶后，正应变强化效应减弱。图

6 所示为不同应变速率下三种试样的最大真应变。

由图 6 可以看出，预孪晶后，随着孪晶体积分数的

增加，最大真应变增加，不同试样的最大真应变也

随应变速率的增加而增加。 
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图 4  原始和预孪晶试样的真应力−真应变曲线及相应的应变硬化−真应变曲线 
Fig. 4  True stress−strain curves and corresponding hardening rate curves of non-deformed and different pre-compressive 
samples: (a), (b) Non-deformed sample; (c), (d) 2.5% TD sample; (e), (f) 2.5% TD+5% RD sample 

 

 
图 5  不同试样在 ND 载荷方向下的屈服强度与应变速

率的关系 
Fig. 5  Relationship between yield strength and strain rates 
of different samples under loading directions of ND 

 
图 6  不同试样在 ND 载荷方向下的真应变与应变速率

的关系 
Fig. 6  Relationship between true strain and strain rate of 
different samples under loading directions of ND 
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3  分析与讨论 
 

3.1  预孪晶过程中微观组织的演变 

2.5%TD 和 2.5%TD+5%RD 试样的 EBSD 组织

分析如图 7 所示。从这两个试样的组织中(见图 7(a)

和(e))提取晶粒及其中的孪晶，结合本课题组自编

写软件对一次拉伸孪晶变体和二次拉伸孪晶的产

生和演变进一步分析。例如，图 7(c)中晶粒的(0002)

基面极图中心的序号 1 表明图 7(c)中的母晶粒的 c

轴与 ND 方向大致平行。序号 2 表示母晶粒 1 中产

生的孪晶变体，其在(0002)极图中靠近 TD 方向，

表明孪晶变体的 c轴平行于 TD 方向。而且，序号

1 和 2 晶粒之间的取向差图表明 1 和 2 之间的界面

为孪晶界，揭示了孪晶片体层 2 是通过沿着 TD 方

向预压缩产生的，并且它们属于同一种孪晶变体。

孪晶片层 4 和 5 号在(d)晶粒中交叉排列，它们的 c

轴仍然靠近 TD 方向。在(0002)极图中孪晶片层 4

和 5 之间的取向差约为 60°，表明 4 和 5 号属于不

同的孪晶变体。当 2.5%TD 样品沿着 RD 方向进一

步预压缩时，原始基体和之前通过沿 TD 方向预压

缩产生的一次孪晶的(0002)基面都平行于载荷方向，

等效于 c轴处于拉伸状态，这有利于二次孪晶和 RD

方向拉伸孪晶的激活。例如，在 2.5%TD+5%RD 试

样中晶粒(见图 7(g))的(0002)极图可以看出，7 号和

8 号孪晶片层的 c轴取向分别靠近 RD 和 TD 方向，

表明 7 号和 8 号分别是沿 TD 和 RD 方向预压缩时

产生的不同类型的孪晶变体。对于 2.5%TD+5%RD

样品，除多孪晶变体的激活外，在 TD 方向预压缩

产生的的孪晶中出现一些 {10 12} − {10 12} 二次孪 
 

 
图 7  预孪晶试样的 EBSD 观测图 
Fig. 7  EBSD observation of pre-twinned samples: (a) Inverse pole figure map, 2.5%TD sample; (b) Boundary 
misorientation map, 2.5%TD sample; (c) Enlarged subset from Fig. (a); (d) Corresponding pole figure from Fig. (a);       
(e) Inverse pole figure map, 2.5%TD+5%RD sample; (f) Boundary misorientation map, 2.5%TD+5%RD sample; (g) Enlarged 
subset from Fig. (e); (h) Corresponding pole figure from Fig. (e) 
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晶。如图 7(g)晶粒中孪晶片层 9 在(0002)极图中靠近

RD 方向，8 号为 TD 方向孪晶片层，并且 8 号与 9

号之间的边界仍然是{10 12}孪晶界，表明孪晶片层

9 为{10 12} -{10 12} 二次孪晶。在 2.5%TD+5%RD

试样的晶粒(h)中也可以得出同样的结论。 

 

3.2  高应变速率变形机制 

当未预变形试样沿 ND 方向直接高应变速率压

缩时，由于基面织构的 c轴平行于 ND 方向，在这

种条件下，试样的 c轴受到压缩，拉伸孪晶非常难

于启动，因此主要的变形机制是锥面 c a   滑移和

压缩孪生，曲线呈凸形，这种形状被认为是典型的

基面强化效应表现[16−17]。当预孪晶试样沿轧制板材

的 RD(TD)方向压缩，随后在 ND 方向施加载荷时，

{10 12}孪晶发生退孪生[17−18]，由于退孪生过程中孪

晶界的迁移不需要形成新的孪晶晶核，这使得退孪

生过程比孪生过程所需的 CRSS 要低很多[19]。在高

应变速率下，来不及散开的热量能够使局部区域的

温度急剧升高，此时绝热温度上升到锥面滑移启动

所需的 CRSS[20]。2.5%TD 试样在高速压缩后的屈

服强度显著下降(大约 50 MPa)，主要因为退孪生以

及预孪晶所提供的滑移系 (柱面 a  滑移 )的启    

动[21−24]。2.5%TD 试样的应变硬化率曲线分为 3 个

阶段：第 1 阶段为硬化率快速下降阶段；第 2 阶段

为硬化率上升阶段；第 3 阶段为硬化率再次下降的

阶段。在第 1 阶段中应变硬化率急剧下降主要因为

变形速率较大，应力超过晶格中的摩擦阻力产生大

量的位错，聚集在晶格附近的原子得到快速释放，

因此导致硬化率快速下降。在第 2 阶段硬化率上升

的原因为预孪晶逐渐被消耗，预制孪晶的 c轴从平

行于TD转回ND, 即从有利于退孪生的软去向转变

为硬取向，同时一部分未发生退孪生的孪晶界对位

错和滑移也有一定的阻碍作用，变形机制也由退孪

生转化为非基面滑移(锥面滑移)所主导的塑形变

形。第 3 阶段硬化率的下降是因为随着应变量进一

步增加，预制孪晶基本上被消耗掉，孪晶界的大量

消失对位错的阻碍作用也大大减弱。图 8 所示为预

孪晶之后沿 ND 方向高速变形之后的组织及极图。

如图 8(a)所示，在应变速率为 800 s−1，最大应变 6%

时，预制的孪晶还没有被退孪生完全消耗掉，仍然

有大量残余孪晶，从相应的散点极图中也可以看出

大部分残留孪晶的 c 轴平行于 TD 方向，与沿 TD

方向预压缩产生的一次预孪晶相对应。当应变速率

达到 1200 s−1、最大应变为 10%时，预制孪晶基本

上被完全消耗掉，预制孪晶的 c轴基本上从平行于

TD 方向转向 ND 方向，产生了强烈的{0001}基面

织构，如图 8(b)所示。当应变速率达到 1600 s−1 时，

试样积累较高应变能来不及释放，导致试样断裂。 

与未预变形试样相比，2.5%TD+5%RD 试样在

ND 方向的高应变压缩的屈服强度也受退孪生的影

响，导致屈服强度降低，但相对于 2.5%TD 样品，

屈服强度增加了大约 30 MPa。沿 ND 高应变速率压

缩之前，2.5%TD+5%RD 试样中部分晶粒 c轴平行

于 TD 方向，并且大部分晶粒 c轴平行于 RD 方向，

未孪生的基体带有 c轴平行于 ND 方向的织构非常

少。多孪晶变体的激活以及二次孪晶的产生增加了

每个晶粒中的孪晶片层数量，导致晶粒细化，产生

细晶强化作用，而且多孪晶变体的激活和二次孪晶

的出现在一定程度上抑制了退孪生行为，因此屈服

强度在一定程度上得到提高[18]。从图 4(f)可以看出，

2.5%TD+5%RD 试样的高速变形应变硬化率同样分

为 3 个阶段，这 3 个阶段形成的原因与 2.5%TD 试

样一样，然而峰的宽度和高度显著增加，峰宽度增

加的原因主要是因为 2.5%TD+5%RD 试样中孪晶

体积分数的增加，应变硬化率峰值的提高主要归因

于晶粒中大量的多孪晶变体及二次拉伸孪晶

{10 12} −{10 12}不能够完全退孪生，导致对位错和

滑移阻碍作用的增强。从图 8 可以看出，在晶界和

孪晶界形成了大量的位错塞积带，应力集中增强。

在不同的应变速率下，峰的宽度和高度也发生相应

的变化，应变速率的增加能够激活更多的非基面滑

移参与到高应变塑性变形中，因此应变硬化率曲线

的峰值逐渐趋于平缓。这是因为随应变的增大，镁

合金中的预制孪晶不断被消耗，所产生的孪生硬化

以及应变硬化已全被绝热温升软化所抵消，绝热温

升软化是该阶段的主要变形特征[25−27]。从冲击之后

的 2.5%TD+5%RD 样品的 IPF 图以及相应的散点极

图可以看出，在应变速率为 800 s−1、最大应变 7.3%

时，有少量残余的预制孪晶，从相应的散点极图中

可以看出残留孪晶的既有 c轴平行于 TD 方向的一

次预压缩孪晶也有平行于 RD 方向的二次预压缩孪

晶，如图 8(c)所示。在应变速率达到 1200 s−1、最

大应变为 11.6%时，预制孪晶也基本上被完全消耗

掉，产生了强烈的{0001}基面织构，如图 8(d)所示。

图 9 所示为 2.5%TD+5%RD 试样沿 ND 方向高应变

速率压缩后的菊池带对比图。从图 9 中可以看出， 
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图 8  沿 ND 方向高应变速率变形之后的 IPF 图和散点极图 

Fig. 8  Inverse pole figure map and scattered data after high strain rate compression along ND: (a) 2.5%TD sample, 800 s−1; 

(b) 2.5%TD sample, 1200 s−1; (c) 2.5%TD+5%RD sample, 800 s−1; (d) 2.5%TD+5%RD sample, 1200 s−1 

 

 
图 9  2.5%TD+5%RD 试样沿 ND 方向高应变速率之后的 IPF 图和 EBSD 菊花带对比图 

Fig. 9  Inverse pole figure map (a) and EBSD Kikuchi band contrast map (b) of 2.5%TD+5%RD sample after high strain rate 

compression along ND 

 

变形后在晶界和孪晶界形成了大量的位错塞积带，

应力集中增强，这也说明了经过 2.5%TD+5%RD 预

孪晶之后再沿 ND 方向变形时，滑移在变形中起到

主要的作用。 

 

4  结论 
 

1) 未预变形和预孪晶 AZ31 镁合金试样沿 ND

方向的动态压缩真应力−真应变曲线的屈服强度和

最大应力值都随应变速率的增大而升高，表现出正

应变速率强化效应。预孪晶之后，试样的屈服强度

明显降低，主要是由于退孪生的启动。然而，相对

于 2.5%TD 试样，2.5%TD+5%RD 试样的屈服强度

得到一定程度上的提高，主要是由于多孪晶变体和

二次拉伸孪晶的激活能够有效地抑制退孪生的发

生。 

2) 未预变形 2.5%TD 和 2.5%TD+5%RD 试样

的真应力−真应变曲线随着预制孪晶体积分数的增

加发生显著变化，由上凸形逐渐转变为下凹形。不

同试样的真应力−真应变曲线宏观上的变化是由不

同的微观变形机制引起的。对于未预变形试样，主

要的变形机制为压缩孪生和锥面 c a  滑移。对于

预孪晶试样，当应变速率较低时，变形主要以退孪

生的方式进行；随着应变速率的增加非基面滑移也



第 31 卷第 3 期                           刘笑霖，等：预制孪晶对 AZ31 镁合金板材高速变形行为的影响 

 

657 

参与到变形过程中。 

3) 沿 ND 方向进行高应变速率压缩时，预孪晶

试样在应变速率为 800 s−1，最大应变约为 6.5%，试

样中仍然残留一部分未发生退孪生的的孪晶组织。

当应变速率达到 1200 s−1 左右、最大应变约为

10.5%，预制孪晶组织基本上消失，产生了强烈的

{0001}基面织构。 
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Influence of pre-twinning on high strain rate compressive  
behavior of AZ31 Mg alloy rolling sheet 

 

LIU Xiao-lin, MAO Ping-li, WANG Rui-feng, WANG Zhi, ZHOU Le, LIU Zheng, WANG Feng 
 

(School of Materials Science and Engineering, Key Laboratory of Magnesium Alloys and the Processing 

Technology of Liaoning Province, Shenyang University of Technology, Shenyang 110870, China) 

 

Abstract: The high strain rates compressive behavior of AZ31 magnesium alloy sheet along ND was measured by 

split Hopkinson pressure bar (SHPB) at strain rates of 800, 1200 and 1600 s−1. The microstructure and texture 

evolution of pre-twinning samples, including prior and after high strain rates compressive deformation, were 

analyzed by electron back-scatter diffraction (EBSD) and self-made software. The results show that the 

pre-twinning AZ31 magnesium alloy sheet along transverse direction (TD) and then rolling direction (RD) can 

promote the activation of multiple twin variants and double twins. For the samples of pre-twinning along TD, the 

compressive yield strength along ND of high strain rates decreases due to the occurrence of de-twinning. However, 

for the samples of pre-twinning along TD then RD, the formation of {10 12} −{10 12}  double twinning and a large 

number of cross-twins lamellas inhibit the de-twinning behavior and enhance the yield strength of magnesium alloy 

along ND. Further more, the formation of extension twinning contributes to initiate more slip systems and 

improves the deformation behavior of AZ31 magnesium sheet along ND. 

Key words: AZ31 magnesium alloys; pre-twinning; texture; high strain rate; deformation mechanism 
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