
第32卷第12期
Volume 32 Number 12

2022 年 12 月

December 2022
中国有色金属学报

The Chinese Journal of Nonferrous Metals

镁合金变形机理研究中的Schmid因子

计算及应用

宋广胜 1，徐德斌 1，徐 勇 2，陈帅峰 2，张士宏 2

(1. 沈阳航空航天大学 材料科学与工程学院，沈阳 110136；

2. 中国科学院金属研究所，沈阳 110016)

摘  要：基于EBSD技术所测得晶粒的欧拉角，建立了Schmid因子计算公式，用来计算HCP晶体中单个

晶粒的Schmid因子。在此基础上，系统分析了镁合金板材拉伸变形时晶粒取向变化与不同微观变形模式

的Schmid因子的关系。对镁合金棒材中的基面织构的Schmid因子分布特征进行了计算分析，结合镁合金

棒材压缩变形的实测结果，分析了镁合金棒材压缩变形的力学性能及镁合金棒材径向压缩过程晶粒取向变

化特征。结果表明：镁合金板材中的基面织构不利于基面滑移系和拉伸孪晶启动，而利于柱面和锥面滑移

系启动，异步轧制对镁合金板材力学性能的提升有限。晶粒Schmid因子分布的差异导致镁合金棒材轴向

和径向压缩时的微观变形机制存在差异，从而导致宏观力学性能差异明显。
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镁合金因其具有密度低及比强度高等特点，满

足环保对材料的要求，是具有潜在应用价值的结构

材料。相关研究表明，镁合金的宏观力学性能受微

观变形模式的变化影响明显，而微观变形模式的变

化又与镁合金晶粒取向分布紧密联系。通过改变晶

粒取向的分布特征，从而改进镁合金的宏观力学性

能，是提高镁合金力学性能的一种重要方法，镁合

金的异步轧制(Differential speed rolling, DSR) [1−3]、

反复弯曲(Alternative bending, AB)技术[4−5]等都是基

于此原理。

在镁合金变形机理研究中，常通过电子背散射

技术(Electronic back scatter diffraction, EBSD)测得

晶粒的欧拉角，由此确定晶粒的取向特征，在此基

础上分析微观变形机理。其中，基于EBSD测量结

果，通过计算镁合金不同滑移系和孪晶的 Schmid

因子(Schmid factor, SF)，可以对镁合金的微观变形

机制进行定性或定量分析[6−8]，特别是孪晶这种变

形模式，它在镁合金微观变形中起到了重要作用。

对于孪晶启动机制的分析而言，Schmid因子计算

是一个方便而有效的手段。

Schmid因子用于镁合金的孪晶启动机制的分

析时，所采取的主要方法为基于启动孪晶与基体晶
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粒之间的取向差来确定实际启动的孪晶变体，并根

据晶粒基体的取向来计算孪晶变体的Schmid因子，

进而分析实际启动的孪晶类型及变体与Schmid因

子关系。相关研究表明，镁合金变形中启动孪晶通

常都遵循Schmid定律，即Schmid因子大的孪晶变

体易启动[9−11]。但是一些工作结果也表明[12−16]，特

定变形过程中至少有一半孪晶启动并不遵循

Schmid定律，甚至Schmid因子为负值的孪晶变体

也可启动。有些学者通过计算孪晶与相邻晶粒间所

产生的协调应变，或者通过计算局域的Schmid因

子作为应变协调因子[17−19]来解释上述孪晶启动的非

Schmid行为。计算结果表明，应变协调因子低的

孪晶变体能更好地协调相邻晶粒的孪晶间的变形，

而应变协调因子高的孪晶变体能更好地协调与之相

邻晶粒孪晶滑移系间的变形。另外一些学者通过对

不同滑移系和孪晶的SF分析，确定微观变形机制，

进而对宏观力学性能特征做出合理解释[20−22]。对于

复杂的应力状态，如镁合金轧制及镁合金扭转等，

他们通过建立等效Schmid因子来分析复杂应力状

态下的微观变形机制，确定变形工艺参数与镁合金

板材轧制及棒材扭转变形织构的关系[23−25]。

上述研究主要针对某个具体变形过程中微观变

形模式的Schmid因子进行计算，一些研究中甚至

只针对了部分晶粒来计算Schmid因子。镁合金板

材和棒材的拉伸或压缩变形是镁合金常规的变形方

式，并且在镁合金板材和棒材中分别存在两种典型

基面织构。因此，有必要利用Schmid因子计算结

果来系统地分析基面织构及晶粒取向对镁合金板材

和棒材的拉伸或压缩变形微观机制的影响，并用以

指导镁合金型材的加工工艺。

本文建立基于欧拉角和应力张量的Schmid因

子计算公式，并利用该公式计算镁合金板材和棒材

在特定变形中的Schmid因子分布，系统地分析了

晶粒取向对微观变形机制的影响。在此基础上，结

合实测的宏观力学性能和织构，研究镁合金型材变

形过程中微观机制对宏观力学性能和织构变化的影

响规律及相关机理。

1　基 于 欧 拉 角 计 算 单 个 晶 粒 的

Schmid因子

采用EBSD方法测试获得的晶粒取向数据为欧

拉角(φ1ϕφ2 )，是通过将晶体坐标系依次绕样品坐

标系的不同坐标轴旋转三次而确定，用来表示晶粒

相对于样品坐标系的位向关系。设某滑移系或孪晶

系米勒指数为(hkil)[uvtw]，其中(hkil)表示滑移面或

孪晶面，[uvtw]表示滑移或孪晶方向。首先采用三

坐标轴和四坐标轴的方向指数的转换关系式，将

(hkil)[uvtw]转换为(HKL)[UVW]，并将转换后的方

向指数进行归一化处理。然后将晶体坐标系转换为

样品坐标系，即分别将晶面(HKL)和晶向[UVW]转

换为样品坐标系中的方向指数(H′K′L′ )和[U ′V ′W ′ ]，

转换公式为
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式中：gT为矩阵g的转置矩阵；矩阵g为样品坐标

系转换为晶体坐标系的转换矩阵，其各元素为欧拉

角的函数，具体表达式如下：
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其中：c为cos；s为sin。

对Schmid因子的计算通常是在单向正应力(拉

伸或压缩)条件下进行，不能考虑切应力影响，所

以应力张量对应的矩阵为
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在计算单向应力状态下的Schmid因子时，根

据具体的应力方向，分别将三个正应力 σx、σy、σz

中的一个设置为1(拉应力)或−1(压应力)，而其他两

个设置为0。需要注意的是，加载应力对应坐标方

向 (x, y, z)要与 EBSD 测试中样品方位相应。则

Schmid因子(m)的表达式为
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为了验证上述Schmid因子计算方法的准确性，

选取文献[9]中的晶粒取向计算Schmid因子，并将

计算结果与之对比。文献[9]中，采用欧拉角表示

镁合金挤压管材主要存在(90°, 90°, 0°)和(0°, 0°, 0°)

两种织构，对于该两种取向，分别计算了拉伸孪晶
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在管材拉伸和压缩中的Schmid因子。镁合金的拉

伸孪晶存在6个变体，可依次表示为ET1~ET6，对

应的晶体学指数依次为：(101̄2)[1̄011]、(11̄02)[1̄101]、

(011̄2)[01̄11]、 (01̄12)[011̄1]、 (1̄012)[101̄1] 和 (1̄102) 

[11̄01]。表 1所示为沿挤压方向(Extrusion direction, 

ED)压缩时采用上述计算方法所得 6个拉伸孪晶变

体对应的SF，其中m (90, 90, 0)和m (0, 0, 0)分别表

示对应欧拉角为(90°, 90°, 0°)和(0°, 0°, 0°)的Schmid

因子。与文献[9]中的计算结果对比表明，两者

一致。

2　晶粒取向变化对 Schmid 因子的

影响

基面滑移、柱面滑移、锥面滑移、拉伸孪晶和

压缩孪晶是镁合金对应的微观变形模式。在镁合金

变形过程中，不同的微观变形模式启动将对宏观力

学性能产生明显的影响，如拉伸孪晶启动与否所产

生的拉压非对称性及锥面滑移系启动影响抗拉强度

等。在镁合金变形机理研究中，需要定性或定量分

析上述微观变形模式的启动。

在镁合金的变形过程中，启动上述各微观变形

模式的驱动力主要取决于两个因素，即晶粒的取向

和晶粒的应力状态，其关系可以表示为

τ =∑
i = 1

3∑
j = 1

3

σijmij (5)

式中：τ为分切应力，即启动微观变形模式的驱动

力，MPa；σij为应力张量，用以描述晶粒的应力状

态，MPa；mij则对应着由晶粒取向决定的 Schmid

因子矩阵。只有分切应力 τ达到了各微观变形模式

的临界剪切应力 (Critical resolved shear stress, τc)，

各微观变形模式才能启动。从基面滑移、拉伸孪

晶、柱面滑移、锥面滑移到压缩孪晶，各微观变形

模式的临界剪切应力依次提高。对于不同微观变形

模式，不同文献所报道的临界剪切应力存在差异，

但共同的结论是：室温下，基面滑移和拉伸孪晶的

临界剪切应力较低，柱面滑移的临界剪切应力则明

显高于前两者，压缩孪晶的临界剪切应力最高。

式(5)描述了复杂应力状态下内应力对晶粒的

微观变形模式所产生的驱动力，在实际应用中，依

据该表达式难以直观地判断晶粒微观变形模式与晶

粒取向及载荷的关系。对于单向拉伸或单向压缩的

简单应力状态，式(5)可简化为

τ = σ ×m (6)

式中：σ为单向载荷引起的内应力，为外载荷除以

变形体截面积所得，MPa；m为Schmid因子，为应

力方向分别与滑移面(孪晶面)法线及位错运动方向

所形成的两个夹角余弦值的乘积。由式(6)可以看

出，在载荷一定的情况下，所产生的各微观变形模

式的驱动力与SF成正比。因此，对简单变形过程

中各微观变形模式的SF进行计算，可以定性地分

析微观变形机制。

采用式(1)~(4)的 Schmid因子计算方法，可以

分析晶粒取向对不同微观变形模式的影响规律，进

而可以定性分析镁合金的微观变形机制。拉伸变形

是镁合金型材在实际应用中最常见的加载方式，特

别是镁合金轧制或挤压板材在冲压等工艺中，都是

以拉伸变形方式为主。图1所示为沿镁合金板材的

轧制方向(Rolling direction, RD)拉伸时晶粒的基面

取向与各变形模式最大 Schmid 因子的对应关系，

相关结果基于 HKL Channel 5 软件导出的取向数

据，利用Matlab软件的编程计算实现。之所以选用

基面取向来表示晶粒的取向，是因为对于密排六方

(Hexagonal close packed, HCP)晶体来说，基面取向

具有代表性。这里需要说明的是，由于滑移变形的

双向性，图1(a)、(b)和(c)中的结果也可同样应用于

沿RD压缩时各微观变形模式的最大Schmid因子与

晶粒基面取向的关系。而由于孪晶变形的单向性，

图1(d)和(e)中的结果与沿RD压缩时的相应结果是

相反的。图1中的结果也可以用来表示沿任意方向

表 1　镁合金管材压缩时不同欧拉角对应的拉伸孪晶变

体的Schmid因子

Table 1　 SF values of extension twin variants under 

different Euler angles during Mg alloy tube compression

Extension twin 

variants

ET1 (101̄2)[1̄011]

ET2 (11̄02)[1̄101]

ET3 (011̄2)[01̄11]

ET4 (01̄12)[011̄1]

ET5 (1̄012)[101̄1]

ET6 (1̄102)[11̄01]

m (90, 90, 0)

0.498

0.124

0.124

0.124

0.498

0.124

m (0, 0, 0)

0

0.374

0.374

0.374

0

0.374
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平行于板材轧面的拉伸变形。

镁合金板材具有强的基面织构，即晶粒的 c轴

与板材的法线方向(Normal direction, ND)接近或一

致。由图 1(b)可知，对于镁合金板材沿RD拉伸变

形，当晶粒的 c 轴满足与 ND-TD 平面(Transverse 

direction, TD)的夹角为 0° ~15°，柱面滑移系的

Schmid 因子接近最大值 0.5，则基面织构使晶粒

处于软取向，从而有利于柱面滑移系启动。对比

图 1(e)与(b)可以看出，随着晶粒 c轴与应力方向夹

角由0°增至90°，柱面滑移系和压缩孪晶由硬取向

逐渐转变为软取向。满足压缩孪晶Schmid因子值

最大的晶粒与满足于基面滑移系为软取向的晶粒具

有几乎相同的取向特征，但对于压缩孪晶，具有最

大Schmid因子值的晶粒的 c轴与ND-TD平面的夹

角增至0°~30°。由图1(b)与(e)也可看出，当晶粒的

c轴与ND-TD平面夹角超过 60°时，柱面滑移系的

Schmid因子接近于 0而处于硬取向，压缩孪晶的

Schmid因子甚至为负值，其启动受到抑制。图1(b)

和(e)所呈现的晶粒取向与SF关系可概括如下：当

晶粒的 c轴与应力方向接近或完全垂直时，柱面滑

移系和压缩孪晶处于软取向，后者的晶粒取向变化

范围相对大一些；当晶粒的 c轴与应力方向接近于

或完全一致时，柱面滑移系和压缩孪晶处于硬取

向。实际上，压缩孪晶由于临界剪切应力较高，在

拉伸变形中很难启动，而柱面滑移系却在拉伸变形

中大量启动[26−28]。

由图1(c)可知，当晶粒的 c轴位于与ND-TD平

面夹角位于 0° ~20°范围内时，锥面滑移系的

Schmid因子最大值为0.4，有利于其启动；镁合金

板材的基面织构使大部分的 c轴位于该取向范围，

但锥面滑移系的临界剪切应力值也较高，在镁合金

板材的拉伸变形中很难启动[28−29]。同时可知，当晶

粒的 c轴与应力方向接近一致时，锥面滑移系的

Schmid因子值接近最大值0.5，有利于其启动。在

镁合金板材平行于轧面的压缩变形中，由于{101̄2}

拉伸孪晶的大量启动，使晶粒 c轴与载荷方向接近

一致，从而使锥面滑移系处于软取向而利于其启

动。相关研究表明，在镁合金板材沿平行于轧面的

压缩变形中，在变形后期锥面滑移系大量启

动[27, 30]。由图1(c)可知，当晶粒的 c轴与ND-TD平

面夹角位于 30° ~50°范围内时，锥面滑移系的

Schmid因子低于0.3而不易启动。

在镁合金的各种微观变形模式中，基面滑移系

由于临界剪切应力值最低，因而在镁合金变形中最

易启动，甚至在镁合金板材的拉伸或压缩变形的初

期都大量启动[26−27]。但基面滑移系所启动的是〈a〉

图1　沿RD拉伸时晶粒的基面取向与不同微观变形模式最大Schmid因子(SF)的关系

Fig. 1　 Relationship between grain basal orientation and maximum SFs of different micro deformation modes during 

extension along RD: (a) Basal 〈a〉 slip; (b) Prismatic 〈a〉 slip; (c) pyramidal 〈c+a〉slip; (d) {101̄2} extension twinning; 

(e) {101̄1} compression twinning
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位错，因而不能协调镁合金板材在 ND 方向的变

形，需要拉伸孪晶或锥面滑移系启动才能实现ND

方向的变形。由图1(a)可知，具有基面织构的镁合

金板材在拉伸变形中不利于基面滑移系启动，而当

晶粒 c轴位于与ND-TD平面夹角为30°~60°范围内

时，基面滑移系因其Schmid因子值接近0.5而最易

启动。在相关研究中，对于镁合金板材，采用DSR

和AB工艺来使晶粒 c轴产生偏离板材ND的偏转，

即削弱基面织构强度。但上述工艺所产生的 c轴偏

转角度通常不会很大，依据图1(a)中的计算结果(见

图 2)，在晶粒 c轴与ND夹角在 0°~20°内，基面滑

移系的Schmid因子值不超过0.3。这就意味着采用

DSR和AB工艺如果不能使晶粒 c轴偏离ND超过

20°，则不会明显提高镁合金板材的塑性。图1(a)显

示，当晶粒的c轴与ND-TD平面夹角约为0°~10°时

(具有基面织构的晶粒取向多位于此范围内)，或者

晶粒 c轴接近或与应力方向一致时，基面滑移系的

Schmid因子接近于0而处于硬取向。

图 3 所示为分别采用异步比为 1.1 的 DSR 和

普通轧制(Normal rolling, NR)得到的 AZ31 镁合金

板材的极图，轧制温度分别选取 200 ℃和 250 ℃。

宏观极图采用XRD技术测得，所用设备为Bruker 

D8 3kW型X射线衍射仪，选用纯铜靶材，样品旋

转范围：α=0°~70°，β=0°~360°，采用步进式扫描

方式(Δα=5°，Δβ=5°)，利用纯镁粉末对所测得极图

的数据进行修正。分别对比图3(a)和(c)及图3(b)和

(d)可以看出，在相同的轧制温度下，DSR板材对

应极图中的极密度最大值与NR板材相比有较小幅

度的降低，但对比NR和DSR的{0002}极图可以看

出，采用DSR并没有使晶粒的 c轴产生明显偏转，

即板材的基面织构强度没有明显削弱。

图 4所示为室温下镁合金轧制板材沿RD方向

拉伸真应力−真应变曲线。由图 4 可知，相比于

200 ℃下的NR板材，其他工艺条件下的镁合金板

材伸长率有所提高。对比图3(a)和(c)中{0002}极图

可以看出，相比于NR板材，200 ℃下的DSR板材

晶粒 c轴朝RD偏转幅度要大一些，从而导致DSR

板材的伸长率要高一些。对比图 3(a)和(b)可知，

200 ℃和 250 ℃下的NR板材织构特征无明显差异

(见图 4)，后者伸长率高于前者。这是因为轧制温

图3　不同轧制工艺的镁合金板材极图

Fig. 3　Pole figures of magnesium alloy sheet under different rolling methods and temperatures: (a) NR, 200 ℃ ; (b) NR, 

250 ℃; (c) DSR, 200 ℃; (d) DSR, 250 ℃

图2　晶粒基面偏转示意图

Fig. 2　Illustration of grain basal leaning
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度的提高促进了动态再结晶的进行[31−32]，细化了晶

粒，从而提高了塑性。由图4可知，在250 ℃的轧

制温度条件下，NR板材与DSR板材的伸长率并没

有明显区别。对比图3(b)和(d)可知，DSR没有使晶

粒c轴产生明显偏转，即基面滑移系的SF并没有明

显提高，变形时基面滑移系的启动量没有明显增

加，从而导致塑性变形能力没有明显提高。

由图 1(d)可知，拉伸变形过程中，当晶粒 c轴

与应力方向夹角由0°到90°变化时，拉伸孪晶则由

软取向逐渐转变为硬取向；当晶粒c轴与ND-TD平

面夹角为0°~20°时，其Schmid因子接近于0，基面

织构使晶粒取向位于此硬取向范围内；只有当晶粒

c轴满足与拉应力方向夹角为0°~30°条件时，拉伸

孪晶的Schmid因子值接近0.5，在拉伸变形中大量

启动。这意味着对于在实际生产的镁合金板材，无

论采用何种加工工艺都很难使晶粒的 c轴偏离ND

大的角度，所以在镁合金板材拉伸变形中，拉伸孪

晶很难大量启动。

3　典型织构的 Schmid 因子计算及

应用

镁合金型材中存在两种最典型变形织构，分别

是镁合金棒材中存在的丝织构和板材中存在的板织

构，统称为基面织构。其中，镁合金棒材的晶粒取

向特征为基面平行于棒材的轴向，镁合金的晶粒取

向特征为基面平行于板材轧面。

图 5所示为采用 EBSD技术测得的商用AZ31

镁合金挤压棒材(成分与图3对应的板材相同)极图。

EBSD实验采用Zeiss Gemini SEM500/300场发射扫

描电镜上的EBSD系统实现，测得的晶粒取向数据

利用HKL Channel 5软件进行处理。分析图 5中的

极图所显示的晶粒取向特征可以看出，晶粒的 c轴

与棒材轴向(即挤压方向，Extrusion direction, ED)

垂直，并且沿圆周方向均匀分布，同时晶粒的柱面

{101̄0}法线与 ED 夹角为 0~π/6。根据欧拉角的定

义，具有该取向特征晶粒的欧拉角(φ1ϕφ2 )对应值

为(0~2π, π/2, 0)，其定义如图 6所示，首先晶粒绕

ED([0001])旋转φ1(取值范围为 0~2π)，转至位置 I，

再以转动后的[101̄0]轴为转轴，旋转 π/2(ϕ角)，此

时对应的φ2值为0，最终形成图5中对应的晶粒取

向特征。

在确定了镁合金棒材中晶粒欧拉角的取值范围

后，依据上述的Schmid因子计算方法，则可以对

镁合金棒材变形过程中各微观变形模式的启动趋势

做定性分析。镁合金棒材可能经历的变形为沿棒材

轴向 (ED)拉伸或压缩变形，以及沿径向的压缩

变形。

图4　不同轧制工艺的镁合金板材拉伸真应力−真应变曲

线

Fig. 4　 Tensile true stress − strain curves of magnesium 

alloy sheet under different rolling techniques

图5　镁合金棒材的极图

Fig. 5　Pole figures of magnesium alloy rod
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在镁合金棒材的轴向拉伸或压缩变形过程中，

对于基面滑移系，由于应力方向平行于基面，依据

Schmid因子的定义，其Schmid因子为零；对于拉

伸孪晶，在轴向压缩时处于软取向(Schmid因子接

近或等于0.5)，在轴向拉伸时则处于硬取向；对于

柱面滑移系，在轴向拉伸或压缩时，将(0~2π, π/2, 

0)代入上述计算公式中，得到最大 Schmid因子值

为0.43。同样，得到锥面滑移系在镁合金棒材轴向

拉伸或压缩时的最大取向因子为0.45。由于压缩孪

晶在镁合金棒材的轴向拉伸或压缩过程中很难启

动，所以对其不做分析。相关研究表明，在镁合金

棒材的轴向拉伸过程中，主要的微观变形模式为基

面、柱面和锥面滑移[32−33]。而在镁合金棒材的轴向

压缩过程中，主要的微观变形模式则为拉伸孪晶、

基面滑移和柱面滑移[33−35]。基面滑移系之所以在轴

向拉伸或压缩变形中大量启动，是因为棒材中存在

大量 c轴与ED不严格垂直的晶粒，由于基面滑移

系的临界剪切应力值最低，所以这部分晶粒的基面

滑移系在轴向变形过程中能够启动。

图 7所示为镁合金棒材沿径向(RD1)压缩时晶

粒的基面取向与不同微观变形模式最大Schmid因

子的关系。由图7(a)可知，当晶粒的 c轴与应力方

向(RD1)约成45°时，基面滑移系处于软取向而易启

动，对于c轴与RD1向平行或垂直的晶粒，其基面

滑移系则处于硬取向。由图7(b)可知，对于柱面滑

移系，当晶粒 c轴由与RD1平行转变为与之垂直

时，柱面滑移系由硬取向转变为软取向。由图7(a)

与(b)可知，基面与柱面滑移系都在一定晶粒取向

范围内处于软取向，这意味着在镁合金棒材的径向

压缩变形中，这两种变形模式会大量启动[31−32]。由

图7(c)可知，对于锥面滑移系，在镁合金棒材沿径

向压缩过程中，当晶粒的 c轴与RD1成 0°~30°时，

处于软取向；而当晶粒的 c轴与RD1成约 60°时，

图6　欧拉角的定义

Fig. 6　Definition of Euler angles

图7　镁合金棒材沿径向(RD1)压缩时晶粒的基面取向与不同微观变形模式最大Schmid因子(SF)的关系

Fig. 7　Relationship between grain basal orientation and maximum SFs of different micro deformation modes during radical 

(RD1) compression of magnesium alloy rod: (a) Basal slip; (b) Prismatic slip; (c) Pyramidal 〈c+a〉 slip; (d) {101̄2} extension 

twinning; (e) {101̄1} compression twinning
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锥面滑移系处于硬取向。

由图7(d)可知，在镁合金棒材沿径向压缩变形

过程中，当晶粒c轴与RD2夹角为0°~20°时(此时晶

粒 c轴趋向于与RD1垂直)，拉伸孪晶处于软取向

而易启动，并且在圆周方向的约0°~40°内都满足该

条件，这意味着在棒材的径向压缩变形时，位于该

角度范围内的晶粒将启动拉伸孪晶。拉伸孪晶启动

使该部分晶粒的 c轴转向应力方向，而其他部分的

晶粒取向不发生变化。镁合金棒材在径向压缩变形

前后的晶粒取向变化可用图8中的示意图来表示。

图7(e)所示为镁合金径向压缩变形时晶粒基面

取向与{101̄1}压缩孪晶最大Schmid因子的关系。由

图7(e)可知，当晶粒的c轴与应力方向成30°时，压

缩孪晶的处于软取向，并且在圆周方向0°~60°内都

满足此条件，表明该变形过程很有可能启动压缩

孪晶。

对镁合金棒材分别沿ED和RD方向的准静态

压缩过程的变形微观机理分析表明[28]，相关微观变

形机制与晶粒取向变化特征同上述分析结果一致。

镁合金在实际应用中可能承受高速冲击等动态变

形，如汽车碰撞时某些部件所承受的应变速率高达

600 s−1，高速行驶时碰撞所产生的应变速率甚至更

高，因此有必要对其动态压缩的微观机制进行分

析。图 9所示为镁合金棒材在应变速率为 1100 s−1

条件下分别沿轴向和径向动态压缩变形时的真应

力−真应变曲线，其中沿轴向压缩变形的真应力−真
应变取向为典型拉伸孪晶启动决定的S型曲线，其

宏观屈服强度为拉伸孪晶启动所决定。由图 9可

知，沿径向压缩真应力−真应变曲线在硬化特征上

与轴向压缩有所区别，前者的宏观屈服强度也低于

后者。如前文所分析，镁合金棒材轴向压缩变形

时，基面滑移系处于硬取向，而拉伸孪晶则处于软

取向，所以在变形的初始阶段拉伸孪晶的大量启动

决定宏观屈服强度。由图7(a)可以看出，镁合金棒

材径向压缩变形时，当晶粒的 c 轴与应力方向成

30°~60°时，该部分晶粒的基面滑移系处于软取向。

同时图7(d)也显示，部分晶粒(这部分晶粒的c轴与

RD2方向一致或接近)的拉伸孪晶也处于软取向，

这意味着在变形初始阶段，有部分晶粒基面滑移系

和拉伸孪晶启动。由于基面滑移系的临界剪切应力

稍低于拉伸孪晶，因此径向压缩的屈服强度是由基

面滑移系启动所决定，导致径向压缩的屈服强度低

于轴向压缩。

由图9可知，在变形的后期，轴向压缩的真应

力—真应变曲线对应的应力值明显高于径向压缩。

这是因为在轴向压缩变形过程中，在变形初期拉伸

孪晶大量启动，使晶粒 c轴由垂直于轴向转变为平

行于轴向。在后续的变形中，锥面滑移系大量启

动[36]，由于锥面滑移系的临界剪切应力高，所以在

变形后期应力值升高较快。而对于径向压缩变形，

图7(a)和(c)则分别显示，一部分晶粒的取向有利于

基面滑移系启动，另一部分晶粒的取向则有利于锥

面滑移系启动。这些晶粒的取向不属于图7(d)中显

示的有利于拉伸孪晶启动的那部分晶粒，即这些晶

粒的取向不会发生改变。在变形过程中，始终有部

分晶粒启动基面滑移系。由于基面滑移系的临界剪

切应力远低于锥面滑移系，所以在变形后期，径向

压缩的应力明显低于轴向压缩变形。

镁合金棒材沿径向压缩变形后的晶粒取向及晶

界分布如图 10所示。对比图 5的中的晶粒取向特

图8　镁合金棒材在径向(RD1)压缩变形前后晶粒取向变

化示意图

Fig. 8　Illustration of grain orientation variation before and 

after radical (RD1) compression of magnesium alloy rod: 

(a) Before deformation; (b) After deformation

3668



第 32 卷第 12 期 宋广胜，等：镁合金变形机理研究中的 Schmid 因子计算及应用

征，可以看出在径向压缩变形后，晶粒的 c轴由沿

圆周方向均匀分布转变为向应力方向集中。这是因

为在径向压缩变形过程中部分晶粒启动拉伸孪晶，

这部分晶粒属于图7(d)所显示的取向因子高的那部

分晶粒。这部分晶粒在启动拉伸孪晶前后的晶粒取

向变化如图 8所示。Schmid因子低的那部分晶粒

(见图7(d))则在径向压缩变形过程中没有启动拉伸

孪晶，继而其取向没有发生变化，最终形成图 10

中所示的晶粒取向特征。

图 10(b)中的晶界分布特征显示，变形后的晶

粒中存在少量的{101̄2}拉伸孪晶界。根据图10(c)显

示的晶粒取向特征，启动拉伸孪晶的那部分晶粒几

乎完全被转变为孪晶，少量晶粒在变形后没有被转

变为孪晶，这部分晶粒在变形后存在拉伸孪晶界。

图 10(b)也显示变形后的个别晶粒中存在少量的

{101̄2}-{101̄2}孪晶界。这是因为在变形过程中晶粒

内部启动了不同{101̄2}孪晶变体。由于不同变体间

存在取向差，所以不同变体相遇时形成{101̄2}-

{101̄2}孪晶界[37]。

另外，由图 10(b)可知，变形后的部分晶粒中

存在{101̄1}-{101̄2}二次孪晶界。{101̄1}-{101̄2}二次孪

晶是在先启动{101̄1}压缩孪晶基础上再次启动

{101̄2}拉伸孪晶。图 7(e)显示，c 轴与应力方向

(RD1)夹角在 0°~30°范围内的晶粒取向使{101̄1}压

缩孪晶的Schmid因子接近0.5而易启动。压缩孪晶

启动后，使晶粒 c轴朝RD2偏转约 57°，则偏转后

的晶粒c轴与RD2的夹角在3°~33°范围内。该取向

范围内的一部分晶粒与图7(d)中有利于{101̄2}拉伸

孪晶启动的部分晶粒(与RD2的夹角约在0°~20°)重

图10　镁合金棒材沿径向(RD1)压缩后晶粒取向及晶界分布

Fig. 10　Distributions of grain orientations and grain boundaries of magnesium alloy rod after radical compression: (a) Grain 

orientations; (b) Grain boundaries; (c) Pole figures

图 9　镁合金棒材沿 ED和RD方向的高应变速率(1100 

s−1)压缩真应力−真应变曲线

Fig. 9　True stress−strain curves of magnesium alloy rod 

for compression along ED and RD under high strain rate 

(1100 s−1)
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合，继而在后续的变形中可能启动拉伸孪晶。由于

{101̄1}压缩孪晶的临界剪切应力很高导致其较难启

动(见图10(b))，只有少数几个晶粒中启动了{101̄1}-

{101̄2}二次孪晶。图10(b)显示晶粒中没有{101̄1}压

缩孪晶界，表明其全部转变为{101̄1}-{101̄2}孪晶界。

4　结论

1) 建立了基于欧拉角和应力张量的镁合金微观

变形模式的Schmid因子计算方法，该方法可以应

用于其他HCP晶体的Schmid因子计算。

2) 镁合金板材拉伸变形的Schmid因子分析表

明，板材中的基面织构有利于柱面和锥面滑移系启

动。如果异步轧制不能使晶粒的基面偏转角度超过

20°，则不足以明显提高基面滑移系的启动量。

3) 计算了具有基面织构的镁合金棒材沿径向压

缩变形的Schmid因子分布，表明镁合金棒材径向

压缩时，对每一种微观变形模式，都有部分晶粒的

取向有利于其启动。镁合金棒材压缩变形实测结果

表明，微观变形机制的差异使镁合金在轴向和径向

压缩时，真应力−真应变曲线在屈服强度和硬化特

征方面出现差异。

4) 镁合金棒材径向压缩时，部分晶粒启动拉伸

孪晶，晶粒取向的变化特征与基于Schmid因子分

析的结果一致，变形中部分晶粒中启动了不同的拉

伸孪晶变体，形成{101̄2}-{101̄2}孪晶界，少量晶粒

内形成{101̄1}-{101̄2}孪晶界。
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Calculation and application on Schmid factor in studying 

deformation mechanism of magnesium alloy

SONG Guang-sheng1, XU De-bin1, XU Yong2, CHEN Shuai-feng2, ZHANG Shi-hong2

(1. School of Materials Science and Engineering, Shenyang Aerospace University, Shenyang 110136, China; 

2. Institute of Metal Research, Chinese Academy of Sciences, Shenyang 110016, China)

Abstract: Formula on the Schmid factor (SF) was established with the Euler angles measured by the electronic 

backscatter diffraction technique (EBSD), which could be applied to calculate the SFs of HCP structural materials. 

With this formula, the relationship between variation of grain orientation and SFs for different plastic deformation 

modes during the extension of magnesium alloy sheet was systematically analyzed. The results show that the 

existence of basal texture within the magnesium alloy sheet is not beneficial for activations of basal sliding and 

extension twin, but beneficial for activations of prismatic and pyramidal slips. The improvement of the mechanical 

properties of magnesium alloy sheet caused by the differential speed rolling is limited. The differences in 

activation of micro deformation mechanism between axial and radical compressions of magnesium alloy rod are 

caused by their distinctive SFs for grain, which correspondingly result in obviously different mechanical properties 

for two loading cases.
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