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AZ91D 镁合金高温压缩过程中的微观组织演变 
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摘 要：采用 Gleeble−1500 热模拟实验机对 AZ91D 镁合金在 400℃、0.01 s−1 的条件下进行不同压缩真应变量(1%、

10%、60%、100%)的高温压缩实验，利用光学显微镜、透射电镜观察压缩变形过程中合金的显微组织演变。结果

表明：在压缩变形的初始阶段， }2110{ 孪生是主要的变形机制，孪晶的尺寸较大；在随后的变形过程中孪晶发生

破碎，尺寸变小；随着变形的进一步进行，孪晶之间相互交叉，在孪晶界及孪晶交叉畸变较大的区域成为再结晶

的形核区。 
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Abstract: High temperature compression tests of AZ91D magnesium alloy were performed on Gleeble-1500 thermal 

mechanical simulator at strain rate of 0.01 s−1 and temperature of 400 ℃. The microstructure evolution of the alloy 

during compression was examined by optical microscope (OM) and transmission electron microscope (TEM). The results 

show that }2110{  twin is primary deformation mechanism and the size of twins is larger at the initial stage of 

compressive deformation, however, these larger twins will be fragmented and become small under large deformation. 

With the increasing of strain, some twins cross each other and dynamic recrystallization (DRX) grains are nucleated at 

twin boundaries and twin intersections. 

Key words: AZ91D magnesium alloy; twins; high temperature compression; recrystallization 
                      

 
镁及镁合金具有密度小、比强度高、尺寸稳定性

好及电磁屏蔽性良好等一系列特性，成为现代高新技

术领域中非常有希望的一种材料。它以其优异的力学

性能和物理性能被广泛地应用于航空航天、汽车、电

子工业等领域[1]。由于镁为六方结构，滑移系少，室

温时很难发生塑性变形，因此研究镁及其合金的高温

成形性能显得尤为重要。 

对不同的变形方式，镁合金的变形机制也不尽相

同。Spigarelli 等[2]对 AZ91 合金在 120~180 ℃范围内

的拉伸蠕变行为进行了研究，提出蠕变受位错的高温

攀移控制。而 Vogel 等的研究则认为[3]，ZA85 镁合金

在 150~210℃范围内进行压缩蠕变时，没有明显的晶

界滑移，位错蠕变成为主要的变形控制机制。对 AZ61
镁合金的超塑性的研究认为晶界滑移是超塑性变形的 
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主要过程[4]。李锋等[5]讨论了细晶镁合金的超塑性，认

为镁合金超塑性变形的主要机制是晶界滑移，同时需

要其他机制来协调晶界的进一步滑移。Mohri 等[6]已证

明轧制后的AZ91镁合金在变形时通过DRX形成细小

晶粒而产生超塑性。Galiyev 等[7]研究了 ZK60 合金的

高温压缩，认为低温(小于 473 K)的主要变形机制是基

面滑移和孪生，中温区(473~523 K)变形机制与位错的

交滑移相关，高温(大于 523 K)的变形受扩散控制，同

时还有位错的攀移。 
虽然国内外的学者对镁合金高温变形的研究已

取得了一定的结果，但关于合金变形过程中微观组织

演变的报道则较少。众所周知，材料在拉伸过程中会

产生断裂，且断裂延伸率不是人为能够规定的，这就

很难研究拉伸过程中的微观组织演变(超塑性和蠕变

除外)，因此，很多人采用了压缩这种变形方式来研究

材料的高温变形行为[8−12]。本文作者采用压缩这种变

形方式来研究 AZ91D 镁合金变形过程中的微观组织

变化，并分析压缩过程中的变形机制。 
 

1 实验 
 
选择 AZ91D 铸造镁合金进行压缩实验，AZ91D

合金的主要化学成分为 Mg-(8.5%~9%)Al-(0.45%~ 
0.9%)Zn(质量分数)。 

压缩实验在 Gleeble-1500 热模拟实验机上进行，

实验温度为 400 ℃，应变速率为 0.01 s−1，压缩的真

应变量分别为 1%、10%、60%和 100%。材料的加热

速率为 10 ℃/s，加热到所需温度后保温 2 min，变形

过程中设备可自动记录载荷—位移及真应力—应变数

据。 
将变形后的试样立即水淬以保留其高温变形组

织，利用线切割方法将压缩后的试样沿纵截面剖开。

试样经粗磨、细磨、抛光后用苦味酸+酒精腐蚀，并

在光学显微镜下进行组织观察。TEM 试样的制备过程

为：从试样中间沿纵向切取 0.5 mm 的薄片，用机械

方法将试样磨至 50 μm，然后进行离子减薄，减薄后

的试样在 Philips CM12 透射电镜上进行微观组织观

察。 
 

2  结果与讨论 
 
2.1  AZ91D 镁合金的应力—应变曲线 

图 1 所示为 AZ91D 镁合金在 400 ℃、0.01 s−1条

件下压缩的真应力—应变曲线。可以看出曲线分为 3
个部分：即弹性变形阶段，加工硬化阶段和应变软化

阶段。在弹性变形阶段，应力呈线性迅速增加；当应

变增大到约为 1%时，应力开始缓慢上升，进入加工

硬化阶段；当应变量约为 3%时，应力达到峰值，峰

值应力约为 50 MPa；峰值后应力逐渐下降，在应变达

到 60%后应力几乎保持为 35 MPa 的定值。分析认为，

峰值应力的存在是因为在压缩变形过程中发生了动态

再结晶所致。峰值应力之前，虽然发生部分动态回复

或动态再结晶，但位错密度增加所导致的硬化作用占

主导地位，此时应力随着应变的增加而增大；峰值应

力之后，动态回复或动态再结晶的软化作用逐渐加强，

流变应力开始下降，当位错的硬化作用和再结晶的软

化作用达到动态平衡时，应力趋于相对稳定状态。 
 
2.2  压缩变形过程中微观组织观察 

影响压缩变形的因素主要有温度、应变速率和压

下量，本研究的目的是研究压缩变形过程中微观组织

演变，因此选择了不同的应变量，分别对应图 1 中的

a、b、c和 d。其中，a点对应的是加工硬化阶段，其

应变量为 1%；b、c、d这 3 点对应的为峰值应力后不

同的应变量，其中 b 点的应变量为 10%，c 点的应变

量为 60%，d点的应变量为 100%。 
图 2(a)~(d)所示分别为不同应变量时AZ91D 镁合

金的光学显微组织。从中可以看出，在应变量为 1%
时(图 2(a))，原始的 α 固溶体晶粒和共晶组织的尺寸

均没有明显的改变，但在 α固溶体晶粒内部，可见大

量相互平行或交叉的孪晶，孪晶的宽度为 5~12 μm。

当应变进行到 10%时(图 2(b))，原始晶粒的形貌仍没

有明显变化，在某些晶粒内部可观察到大量的孪晶， 
 

 
图 1  AZ91D 镁合金的压缩变形过程中真应力—应变曲线 

Fig.1  Typical compressive true stress — strain curve of 

AZ91D magnesium alloy during compression 
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图 2  合金在不同应变量下的光学显微组织 

Fig.2  Optical microstructures of alloy compressed to different strains: (a) ε=1%; (b) ε=10%; (c) ε=60%; (d) ε=100% 

 
但孪晶的尺寸减小，在某些孪晶内部有细小的二次孪

晶形成。进一步压缩到 60%(图 2(c))，原始晶粒沿垂

直于压缩方向被拉长，在原始晶界附近出现锯齿形，

同时可见细小的再结晶。压缩到 100%时(2(d))，整个

试样已发生完全再结晶，再结晶的平均晶粒尺寸为

12~30 μm；同时在某些再结晶晶粒内部，也可观察到

有孪晶形成。 
图 3 所示为 AZ91D 镁合金压缩到不同应变量后

利用 TEM 观察到的位错组态。从图中清晰可见，合

金中位错的形貌随应变而发生改变。在应变量为 1%
时，可观察到大量长而直的位错，并且这些位错线之

间相互平行，测得这些平行位错的间距为 30~200 nm。

当应变进行到 10%时，可见少量的平行位错，但大部

分位错之间交互缠结。在应变为 60%和 100%时，位

错均发生缠结。与应变为 60%的相比，应变为 100%
时，位错线较粗，表明晶格错排度较大。 

从图 2 所示的光学显微组织照片中可以看出，在

变形的初始阶段，除基面滑移作用外，也产生了大量

的孪晶，表明孪晶对镁合金的高温塑性变形起着非常

重要的作用。图 4 所示为在应变 1%后利用 TEM 观察

的 AZ91D 镁合金的孪晶组织。可见孪晶数量较多，

但孪晶界面清晰，根据选区电子衍射斑点(如图中箭头

所示区域)，确定 A与 B及 B与 C之间的孪晶面均为

}2110{ 。当应变进行到 10%时，合金内部的孪晶发生

相互交叉，在孪晶的交叉处和孪晶的尖锐端部出现衬

度不同的区域(见图 5)。 
根据图 2(c)中的光学显微组织，当应变进行到

60%时，在原始晶界附近有动态再结晶晶粒形成。图

6所示为合金应变到60%的TEM组织。从中可以看到，

随着应变的进行，合金中仍存在着孪晶，但孪晶的数

量减少，形貌也与图 4 中的孪晶有所差别。从图 6(a)

可见，在同一孪晶内部的不同区域存在明显的衬度差

别，衬度不同表明存在一定的取向差。从图 6(b)可以

看出，在某些孪晶界和孪晶的尖端处有厚的位错团，

位错之间相互缠结形成网状结构。这与 AZ31 合金中

所观察到的组织相似[4]。 
图 7 所示为合金应变 100%后 AZ91D 镁合金的

TEM 组织。从图 7(a)中可以看出，在大量孪晶的交叉

处有多边形的亚晶形成(如晶粒 A、B和 C)，在亚晶的

周围，有大量的位错；而从图 7(b)中则清晰可见等轴

的再结晶晶粒。同时，随着变形的继续，未发生再结

晶的区域(或者是在再结晶晶粒内部)仍有孪晶产生(图
7(c))。 
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图 3  合金在不同应变量下的位错组态 

Fig.3  Dislocation structures in alloy compressed to different strains: (a) ε=1%; (b) ε=10%; (c) ε=60%; (d) ε=100% 
 

 

图 4 应变 1%后 AZ91D 镁合金的孪晶及衍射斑点 

Fig.4  Twins and their SADPs in AZ91D magnesium alloy at 

strain of 1% 

 
图 5  应变 10%后 AZ91D 镁合金的孪晶形态 

Fig.5  Twins structure in AZ91D magnesium alloy at strain of 

10% 
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图 6  应变 60%后 AZ91D 镁合金的孪晶形态 

Fig.6  Twins structure in AZ91D magnesium alloy at strain of 60% 
 

 
图 7  应变 100%后 AZ91D 镁合金的孪晶及再结晶组织 

Fig.7  Microstructures of twins and recrystallization grains in AZ91D magnesium alloy at strain of 100% 
 

Tan 等[13]的研究认为，动态再结晶可分为连续动

态再结晶和非连续动态再结晶。连续动态再结晶的形

成过程是当位错密度超过晶界对位错的吸收能力或者

晶格位错的合并正处于孕育期时，剩余位错将堆积，

在晶界产生局部应力，导致形成锯齿状晶界，为了降

低局部应力，晶界附近的堆积位错将发生重组形成小

角晶界，小角晶界进一步吸收位错转变为大角晶界。

对纯镁进行再结晶研究发现[14]，镁中的再结晶可分为

孪晶诱发再结晶(TDRX)、连续再结晶(CDRX)和非连

续再结晶(DDRX)[13]。CDRX 的形成过程是首先在晶

界附近位错发生重排，在随后的变形过程中，可动位

错进入亚晶界，小角晶界上晶格位错的诱捕导致它们

的取向差增大，随着应变的进行小角晶界转变成大角

晶界，大角晶界的移动使得再结晶的晶粒呈等轴状，

且 CDRX 导致其在高温变形时应变软化后的稳态流

变。TDRX 的形成包括形核、孪晶界转变为随机晶界

和晶粒长大 3 个基本过程。其中第二阶段是孪晶界转

变成大角晶界，位错墙使得共格孪晶界取向差增大，

转变为自由边界。Kaibyshev 等[15]的研究发现，常温

下塑性变形时，在原始晶粒内部有高密度的位错堆积，

并伴随大量的孪晶形成，孪晶在变形过程中长大，同

时在孪晶内部有微晶形成，进一步变形时，孪晶界大

规模地迁移导致再结晶晶粒尺寸和体积分数均增大。

Myshlyaev 等[16]认为在变形过程中，孪晶界可以作为

障碍物阻碍位错的运动，位错在孪晶界堆积产生应力

集中，为了减小应力集中，孪晶界附近的塞积位错重

新排列成小角晶界并最终形成动态再结晶晶粒；同时，

孪晶交叉处为高度扭折区，晶格发生弯曲，会产生大
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的弹性应变，因而具有较高的能量，可以作为再结晶

的形核区。 

综合本研究结果可以看出，在压缩变形的初始阶

段，基面位错滑移和 }2110{ 孪晶是主要的变形机制，

其中 }0211{ 孪晶的出现，在一定程度上改变了位错的

滑移面，使得位错滑移得以继续进行；随着应变的进

行，非基面的滑移系被激活，但孪晶在变形过程中仍

起一定作用；随着应变的进一步增大，原始晶界及孪

晶界等晶格弯曲较大的区域成为再结晶的优先形核

区，随应变的进行而扩展到整个原始晶粒，即连续动

态再结晶和孪晶诱发动态再结晶是其主要变形机制。 
 

3  结论 
 
1) AZ91D 镁合金压缩过程中存在稳态流变变形

特征，这是镁合金在压缩过程中发生动态再结晶所致。 
2) AZ91D 镁合金在压缩过程中发生动态再结晶

可分为连续动态再结晶和孪晶诱发动态再结晶两种。 
3) 在压缩变形的初始阶段，合金的主要变形机制

为基面滑移，同时伴有孪生机制，微观组织上可观察

到位错和孪晶；随着温度的升高和应变量的增大，非

基面滑移成为主要的变形机制，同时伴有孪生机制，

可见孪晶、再结晶晶粒和位错。 
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