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强变形 AZ31 镁合金的静态再结晶 
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摘  要：通过光学显微镜及 SEM/EBSD 观察研究强变形 AZ31 镁合金在 300~673 K 的退火行为，分析显微组织、

晶粒尺寸分布、平均晶粒尺寸、硬度及变形织构随退火温度的变化。结果表明：细晶组分随着温度的升高不断降

低，退火过程按退火温度可分为孕育、再结晶急速长大及晶粒正常长大 3 个阶段。强变形过程中，发生连续动态

再结晶的镁合金在随后的退火过程中主要受晶粒长大控制，没有发生织构变化，即为连续静态再结晶。 
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Abstract: Static recrystallization of severely deformed magnesium alloy was studied by optical and SEM/EBSD 

observation at temperatures from 300 K to 673 K. The changes of microstructure, grain size distribution, average grain 

size, hardness and deformation texture with annealing temperature were analysed. The results show that the proportion of 

fine grain reduces as the annealing temperature increases. The annealing temperature dependence of the average grain 

size is categorized into three temperature regions, i.e. the first period for grain incubation, the second period for rapid 

grain coarsening, and the third period for grain normal growth. The annealing processes operating in severely deformed 

magnesium alloy with continuous dynamic recrystallized grain structures can be mainly controlled by grain coarsening 

accompanied with no texture change, which is continuous static recrystallization. 
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镁是目前实际应用中最轻的金属结构材料，因为

其具有高比强和优异的工业性能而受到越来越多的关   
注[1]。由于镁合金是滑移系较少的 HCP 结构，塑性较

差，因此，如何提高变形能力，并通过变形来改善镁

合金的综合力学性能，成为变形镁合金的研究方向。

典型提高镁合金变形能力的方法便是细化晶粒。该方

法不仅能够提高镁合金的塑性变形能力，还可以增强

其室温下的强度[2−3]。目前，等径角挤压[4−5]、多向锻

造[6−7]等强变形方式都被用来制备具有细晶组织的镁

合金。YANG 等[8−10]研究了镁合金的加工热处理工艺，

并通过降温多向锻造来生成超细晶组织，获得优异的

塑性加工能力和力学性能，他们还发现控制晶体取向

对其塑性也有重大影响[11]。这是因为镁合金单向变形

易形成很强的织构，通过多向锻造控制织构就可获得 
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塑性更佳的变形镁合金[12]。 
世界上有关变形镁合金的研究工作一方面是通过

开发较合适工艺方法来提高镁合金在特定条件下的成

形能力，即提高合金的塑性；另一方面集中于通过热

加工工艺和随后的退火工艺来控制和调节镁合金的晶

粒度和取向，以便得到具有所要求的力学性能的镁合

金[13]。为此，本文作者对 AZ31 镁合金在强变形以后

的退火性能、在不同温度下的退火组织和微观织构变

化进行研究，并对其退火过程的机制进行讨论。 
 

1  实验 
 

试验所用材料为 AZ31 镁合金棒材，其化学成分

(质量分数，%)为 Al 2.68, Zn 0.75, Mn 0.68, Cu 0.001, 
Si 0.03, Fe 0.003, 余量 Mg。挤压样品为底边长 8 mm、

高 12 mm 的长方柱体，其高向与挤压方向平行。经过

挤压后样品在 733 K 保温退火处理 2 h 后炉冷。 
压缩试验是在一台附有快速水淬功能的真应变

速度恒定的压缩试验机上进行。在降温过程中通过多

轴锻造变形可使样品累积真应变达 3.2。降温过程为道

次间逐次降温，由673 K下降至453 K，每次降温30~50 
K。真应变速率固定为3×10−3s−1，每道次应变量为0.8。
当炉温调至加工温度时，将样品放入炉内静置 10 min，
然后进行锻造，到达一定应变后，5 s 内将样品取出  
水淬。 

将淬火样品沿平行压缩轴方向切成厚度为 2~3 
mm 的片样。样品在 300~673 K 的温度范围等时间退

火 1 ks，然后进行化学抛光和电解抛光，在 6%苦味酸

和 94%甲醇溶液中侵蚀。通过光学显微镜(OM)和取向

显微镜 (EBSD)观察样品的微观结构、取向及织构   
变化。 
 

2  结果与讨论 
 
2.1  光学显微组织 

图 1 所示为样品强变形前后的显微组织。图 1(a)
所示为样品在 733 K 均匀化退火 2 h 炉冷后的显微组

织，平均晶粒尺寸约为 22.3 μm。将 733 K 保温退火

处理 2 h 后炉冷的样品进行降温多轴锻造(∑ε=3.2, 
Δε=0.8)，各道次变形后马上淬火，所保留的变形组织

如图 1(b)所示，样品中形成了均匀的等轴细晶组织，

在透射电镜下测得的平均晶粒尺寸为 0.8 μm。由图 1 

 

 

图1  AZ31合金强变形前后的显微组织 

Fig.1  Microstructures of AZ31 before (a) and after (b) severe 

deformation 

 
可知，多轴锻造使晶粒得到强烈细化。 

图 2 所示为真实应变量累积达 3.2 时的样品在不

同温度条件下退火 1 ks 后的显微组织。由图 2 可以看

出，在 T≤473 K 条件下等时间退火时，晶粒缓慢稳定

地长大，并随着温度的升高而稍有粗化。如图 2(a)与
图 2(b)所示，在 473 K 条件下出现了少量个别晶粒长

大现象。图 2(c)所示为 493 K 条件下退火的显微组织，

与图 2(b)相比，其晶粒有明显的长大现象。在 T＞493 
K 条件下，随着温度的升高，晶粒稳定长大的同时，

晶粒尺寸趋于一致，是一个稳定粗化过程，最后形成

一个完全再结晶的等轴晶粒组织，如图 2(d)~(f)所示。 
 
2.2  定量组织分析 

在 423~673 K 条件下等时退火后，强变形 AZ31
合金的晶粒尺寸分布如图 3 所示。 

423 K 等时退火时样品的晶粒尺寸分布(见图 3(b))
与变形态样品的相似(见图 3(a))，具有两个明显波峰，

分别在 1 μm 和 4 μm 处，但 423 K 退火后 1 μm 以下

的细晶粒已明显减少。当 T≥473 K 时，细晶比例快速

下降，晶粒尺寸随着温度的升高迅速长大，如图 3(c)
和(d)所示。当 T≥573 K 时，晶粒尺寸分布趋向于单  
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图 2  强变形 AZ31 合金在不同温度下等时退火的显微组织变化 

Fig.2  Microstructures of severely deformed AZ31 after annealing for same time at different temperatures: (a) 423 K; (b) 473 K;  

(c) 493 K; (d) 523 K; (e) 573 K; (f) 673 K 

 
峰分布，1 μm 以下的细晶粒几乎已完全消失，如图

3(e)所示，573 K 时在 10 μm 处呈现明显单峰。673 K
退火时的晶粒尺寸分布如图 3(f)所示，与图 3(e)相比，

其大尺寸晶粒比例有所增加，单峰趋势更为明显，晶

粒尺寸分布范围变化不大。由上述分析可知，初期的

双峰分布，细晶粒峰是变形过程中形成大量超细晶粒

所致，而粗晶粒峰是变形后大量原始细晶粒被保留所

致。随着退火温度的升高，细晶所占比例不断降低，

说明晶粒长大过程没有新核形成，且在 423 K 以下时

就已开始发生。由于退火后样品组织趋向于形成完全

再结晶的等轴晶粒组织，所以在晶粒尺寸分布上表现

出集中化的单峰分布。 
图 4 所示为平均晶粒尺寸和硬度随退火温度变化

的关系。由图 4 可见，T＜473 K 时，平均晶粒尺寸(D)
和硬度随着温度变化不大。而在 473~573 K 之间时 D
变化相当迅速，而当温度继续升高时 D 增加缓慢(见
图 4(a))。由于 AZ31 镁合金的平均晶粒尺寸的变化曲

线与传统的立方结构金属材料退火过程的平均晶粒尺

寸的变化曲线相似[14−15]，因此，可将其退火过程按退

火温度分为 3 个区：第Ⅰ区为再结晶孕育过程，第Ⅱ

区为再结晶晶粒急速长大过程，第Ⅲ区为晶粒正常长

大过程。  



第 19 卷第 8 期                            杨续跃，等：强变形 AZ31 镁合金的静态再结晶 

 

1369

 

 
图 3  强变形 AZ31 合金在不同退火温度下的晶粒尺寸分布 

Fig.3  Grain size distribution of severely deformed AZ31 alloy at different annealing temperatures: (a) As-deformed; (b) 423 K;   

(c) 473 K; (d) 493 K; (e) 573 K; (f) 673 K 

 
由图 2 中晶粒尺寸分布由双峰型向单峰型的转变可

知，第Ⅲ区的晶粒尺寸分布整体逐渐增大，是晶粒正

常长大现象。由图 4(b)可见，硬度曲线也呈现出明显

的 3 个区，在第Ⅱ区硬度快速下降，这一结果与

Hall-Petch 关系式基本相符。 

2.3  EBSD 观察分析 
根据以上平均晶粒尺寸随退火温度变化的曲线,

分别在 473、483 和 523 K 进行等时退火 1 ks，对每个

样品做3~5个不同点的EBSD观测，观测范围为150 μm
×110 μm，步长取 0.3~0.7 μm。EBSD 观察分析及计 
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图 4  平均晶粒尺寸及硬度随退火温度变化的关系 

Fig.4  Relationships between average grain size, hardness and 

different annealing temperatures: (a) Grain size; (b) Hardness 

 
算结果如图 5 所示。镁合金强变形形成的超细晶粒在

退火后发生了急剧长大，但变形织构随着退火温度的

升高变化很小。 
图 5(a)所示为在 473 K 退火 1 ks 样品的 EBSD 结

果，这是最终压缩变形方向的反极图。由图 5(a)可以

看出，HCP 底面(0001)转向于与最终压缩变形方向垂

直，这与以前的单向压缩结果极为类似[16]。每道次变

形后，变形前几乎与压缩方向平行的底面发生了近 90˚
的转变，接近于与压缩方向垂直，但是总存在大约

20˚~30˚的偏转，这也是镁合金多轴变形的一大特点。

随着变形的进行，(0001)面转向于与压缩方向垂直，

晶粒尺寸与织构取向及强度分布均无明显变化。如图

2(b)所示，在 473 K 退火的样品中出现个别晶粒优先

长大现象，但其与原始取向没有很大关系，而且整个

过程中晶粒取向也没有发生变化。 
图 5(b)所示织构强度分布与图 5(a)所示的相比，

两者变化不大。由图 4 可知，虽然在 473~483 K 温度

范围内平均晶粒尺寸有所变化，晶粒快速长大但是微

观取向几乎没有变化，这说明强变形后的 AZ31 合金 

 

 
图 5  强变形 AZ31 合金在不同温度下等时退火的反极图 

Fig.5  Inverse pole figures of severely deformed AZ31 alloy 

after annealing for same time at different temperatures: (a) 473 

K, Max=1.669; (b) 483 K, Max=1.867; (c) 523 K, Max=1.539 

 
的再结晶过程中并没有织构取向变化。523 K 退火试

样中平均晶粒尺寸已增加到 7 μm，晶粒处于快速长大

阶段。图 5(c)所示为 523 K 退火试样的反极图及强度

分布，与图 5(a)和(b)相比，温度升高时其变形织构依

然集中在与压缩方向垂直的(0001)底面，强度分布变

化不明显。 
AZ31 镁合金强变形后退火行为与传统的立方结

构金属相比，后者为不连续再结晶，新晶粒的形核、

织构的变化以及大范围的晶界迁移同时发生[14−15]。变

形后的晶体取向由变形前的 HCP 底面平行压缩方向

转向于与压缩方向垂直，变形前后(0001)面发生了近

90˚的旋转；变形产生很强的织构，这种织构随着退火

温度的升高，没有明显变化，即使经高温退火后依然

稳定存在。由此可见，强变形镁合金的退火过程主要
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是晶粒粗化和无织构变化的过程，即发生的是连续静

态再结晶行为(cSRX)。镁合金中新晶粒的形成是强变

形过程中的连续动态再结晶(DRX)的结果[17]，而其后

的退火过程中发生的是连续静态再结晶。 
 

3  结论 
 

1) 随着退火温度的升高，强变形 AZ31 镁合金在

晶粒尺寸分布整体粗化的同时，发生由双峰型向单峰

型的转变，且细晶组分随着温度的升高不断降低，表

现出明显连续再结晶特点。 
2) 根据平均晶粒尺寸及硬度随着退火温度的变

化曲线，退火过程明显表现为 3 个阶段：孕育阶段、

晶粒急速长大和晶粒稳定长大阶段。在孕育阶段晶粒

长大已经缓慢开始。 
3) HCP 底面(0001)与压缩轴接近垂直的变形织构

即使在高温下完全退火依然稳定存在，择优取向及强

度分布均无明显变化。 
4) 细晶镁合金退火过程是一个无织构变化且由

晶粒长大控制的过程，即为连续静态再结晶。 
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