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变形参数调控异质结构中锰钢组织性能及变形机制研究 

摘 要 

在全球积极推进“碳减排”的大背景之下，汽车轻量化成为节能减

排的关键路径，先进高强钢的研发备受关注。中锰钢作为第三代高强

塑积汽车钢，兼具高强度、优异塑性与低成本优势，是汽车轻量化制

造的重要材料。其通过相变诱导塑性（ Transformation-Induced Plasticity, 

TRIP）效应实现高能量吸收能力，显著提升碰撞安全部件的性能。 

本研究聚焦于 Fe-0.2C-7Mn-0.25Si中锰钢，基于热变形参数调控

与临界退火协同工艺，深入探究异质结构中锰钢的形成机制及其对强

韧性的优化作用。基于 Gleeble-3500试验机模拟热轧工艺，本文系统

研究了变形量（ 30 %~70 %）和变形温度（ 800 ℃~1100 ℃）对初始组

织的影响；在此基础上，应用热变形和临界退火耦合技术调控残余奥

氏体形貌、晶粒尺寸、元素含量和体积分数，借助 XRD、SEM、EBSD、

原位拉伸等多尺度表征技术，阐明异质多形貌残余奥氏体的梯度稳定

性及其 TRIP 与异质变形诱导 Heterogeneous Deformation Induced, 

HDI）效应协同强化机制。主要研究结果如下： 

 1）基于双道次等温压缩试验，研究了变形量和变形温度对初

始组织静态再结晶、原奥氏体晶粒尺寸和位错密度的影响。变形量的

增加促进静态软化分数和位错密度的增加，细化原奥氏体晶粒尺寸。

变形温度的增加促进静态软化分数的增加和原奥氏体晶粒尺寸的粗

大，降低位错密度。退火前的初始组织调控可有效控制临界退火过程
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奥氏体的形核位点分布及相变驱动力，这一关键工艺参数的控制为后

续精准调控退火后材料的残余奥氏体含量及其稳定性提供了重要的

基础。 

 2）基于变形工艺参数对初始组织的影响规律，结合临界退火

工艺，研究了变形参数对退火后中锰钢组织性能的影响。高变形量

 70 %）时，高位错密度和细晶组织显著提升奥氏体逆相变驱动力，

奥氏体逆相变占主导地位，形成块状、板条状与粒状混合的异质多形

貌结构，残余奥氏体体积分数达 39.9 %。相反，低变形量条件下（ 30 %），

粗大原奥氏体晶粒和低位错密度导致奥氏体逆相变驱动力减弱，再结

晶转变为主导机制，退火后残余奥氏体以细粒状为主，体积分数仅为

22.1 %。这种机制转变源于变形储能对再结晶驱动力和奥氏体逆相变

驱动力的差异化分配。 

 3）1000 ℃+70 %变形量与临界退火工艺 645 ℃/0.5 h）相结

合，获得了铁素体-残余奥氏体双相组织，强塑积达到 39.3 GPa·%，

实现了中锰钢高抗拉强度（ 1255 MPa）与高延伸率（ 31.3 %）的协同

提升。原位拉伸实验表明，具有多形貌和宽域晶粒尺寸分布的残余奥

氏体产生梯度稳定性，从而在变形过程中引发多阶段 TRIP效应。此

外，不同形态、晶体结构和位错密度的相区之间存在的强度差异，激

发了强烈的应变分配和应变梯度，从而有效促进了 HDI强化效应。 

 4）基于上述模拟实验，对中锰钢进行了实际热轧，经 645 ℃

退火 4 h试样的异质双形貌残余奥氏体展现独特优势，低应变（ <5 %）

时块状残余奥氏体优先发生 TRIP效应，中等应变（ 5 %~25 %）时板
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条状残余奥氏体参与，形成连续 TRIP 效应。在高应变 >25 %）下

HDI 强化成为主导。连续 TRIP 效应与 HDI 强化 异质界面位错塞

积）的协同作用有效延缓颈缩，实现中锰钢获得超高力学性能，强塑

积高达 50.7 GPa·%。远超文献中所研究的力学性能（ 27~41 GPa·%）。

本研究为第三代高强钢的强韧化提供了新方法，对汽车轻量化制造具

有重要意义。 

 

关键词：中锰钢，异质结构，TRIP效应，HDI强化，协同强化  
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HETEROGENEOUS MEDIUM MANGANESE STEEL: 

MICROSTRUCTURE, PROPERTIES AND DEFORMATION 

MECHANISMS VIA DEFORMATION PARAMETER 

REGULATION 

ABSTRACT 

In the context of global carbon emission reduction initiatives, 

automotive lightweighting has emerged as a pivotal pathway for energy 

conservation. Particular emphasis has been placed on the development of 

advanced high-strength steels. As a third-generation automotive steel with 

superior strength-ductility synergy, medium-Mn steel integrates high 

strength, excellent plasticity, and cost efficiency, thereby serving as a key 

material for lightweight vehicle manufacturing. Its high energy absorption 

capacity, attained through the transformation-induced plasticity (TRIP) 

effect, leads to substantial improvements in the performance of crash safety 

components. 

This investigation centers on Fe-0.2C-7Mn-0.25Si medium-Mn steel, 

aiming to unravel the formation mechanism of heterogeneous-structured  

medium-Mn steel and its role in optimizing strength-toughness synergy via 

coupled thermal deformation parameter tuning and intercritical annealing. 
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Hot rolling processes were first replicated using a Gleeble-3500 

thermomechanical simulator to systematically analyze the effects of 

deformation reduction (30%~70%) and temperature (800~1100°C) on 

initial microstructures. Subsequently, thermal deformation-intercritical 

annealing coupling technology was employed to tailor retained austenite 

(RA) morphology, grain size, elemental distribution, and volume fraction. 

Multiscale characterization tools, including XRD, SEM, EBSD, and in situ 

tensile testing, were utilized to clarify the gradient stability of 

heterogeneous RA and the synergistic strengthening mechanisms involving 

TRIP and heterogeneous deformation-induced (HDI) effects. The core 

findings are as follows: 

(1) Through double-pass isothermal compression experiments, the 

impacts of deformation parameters on static recrystallization, prior 

austenite grain size, and dislocation density were quantified. Higher 

deformation reductions significantly enhanced both static softening 

fractions and dislocation densities while refining prior austenite grains. 

Conversely, elevated temperatures led to increased softening fractions and 

coarser grains but reduced dislocation densities. The pre-annealing 

microstructure control can effectively regulate the distribution of austenite 

nucleation sites and the phase transformation driving force during 

intercritical annealing. This critical process parameter provides a 

fundamental basis for precisely tailoring the RA content and its stability in 
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the post-annealed material.  

(2) Building upon the microstructure-deformation relationships, the 

effects of deformation history on post-annealing properties were 

evaluated.At 70% reduction, high dislocation density and fine grains 

drastically increased reverse austenite transformation driving force, 

resulting in a heterogeneous RA structure (blocky/lath-like/granular) with 

39.9% volume fraction. In contrast, 30% reduction led to dominant 

recrystallization (22.1% RA) due to insufficient reverse transformation 

driving force from coarse grains/low dislocations. This mechanism 

transition originated from the differential partitioning of deformation-

stored energy between recrystallization and reverse transformation.  

(3) By coupling 1000°C/70% deformation with 645 °C/0.5 h annealing, 

a ferrite-RA dual phase microstructure was fabricated, achieving a notable 

product of strength and elongation of 39.3 GPa·% (1255 MPa ultimate 

tensile strength+31.3% elongation). In situ tensile tests revealed that multi-

morphology RA with wide grain size distribution exhibited gradient 

stability, triggering sequential TRIP effects during deformation. 

Furthermore, the strength disparities among phase regions with distinct 

morphologies, crystal structures, and dislocation densities induce 

pronounced strain partitioning and strain gradients, thereby effectively 

promoting the HDI hardening effect. 

(4) Industrial hot rolling trials validated the simulation results: the 
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645 °C/4 h annealed steel with heterogeneous RA displayed unique 

advantages. Blocky RA initiated TRIP effects at low strains (<5%), 

followed by lath-like RA participation at 5%~25% strain, forming a 

continuous TRIP response. At >25% strain, HDI strengthening (dislocation 

pile-up at hetero-interfaces) dominated. This synergistic TRIP-HDI effect 

effectively delayed necking, ultimately achieving an unprecedented 

product of strength and elongation of 50.7 GPa·%, surpassing literature 

values (27~41 GPa·%).This work presents a novel framework for 

designing high-performance third-generation steels, offering practical 

implications for automotive lightweighting applications. 

 

KEY WORDS: medium-Mn steel, heterogeneous-structure, transform

ation-induced plasticity effect, heterogeneous deformation-induced har

dening, synergistic strengthening  
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第 1 章 绪论 

1.1 引言 

2021 年联合国气候变化委员会 IPCC）发布报告声称：全球气候变暖导致

的冰川融化与海平面上升正对沿海生态系统造成严重破坏。海洋与气候倡议联盟

 OCIA）于 2017年的研究指出：2016年全球汽车销量已达 9497.7万辆，预计

到 2025年，汽车将以年均 2 %的速度增长至 1.14亿辆[1]。由于道路交通领域贡

献了全球 18 %的碳排放，如何在汽车产量持续攀升的背景下，实现汽车燃油效

率的提升与全生命周期减排，已经成为全球汽车产业技术创新的核心议题。 

汽车轻量化是实现节能减排的关键技术路径。巴斯夫公司数据分析，若汽车

整车质量降低 10 %，燃油效率可提高 6 %~8 %；汽车整备质量每减少 100 kg，

每百千米油耗可降低 0.3~0.6 L[2]。汽车轻量化可通过采用新材料与新工艺以及通

过结构优化设计等降低车身重量[3]。在汽车制造中，钢铁是主要材料之一，其在

汽车总质量中的占比超过 50 %。在此背景下，以钢铁为基础，添加适量的轻量

化合金元素以降低材料密度，并通过提升材料的力学性能实现钢板减薄，已成为

当前汽车材料“轻薄化”研究的核心方向[4]。 

先进高强钢 Advanced High Strength Steels, AHSS）是为满足汽车轻量化、

安全性和燃油经济性等需求而开发的高性能钢材[5, 6]。其主要特性包括：一是屈

服强度（ Yield Strength, YS）和抗拉强度（ Ultimate Tensile Strength, UTS）较高，

可在保证汽车结构强度和安全性的基础上，通过减薄钢板实现轻量化；二是良好

的成形性，尽管强度较高，但通过合理的合金设计和工艺控制，仍具备一定的塑

性和成形能力，能够适应复杂的汽车零部件制造工艺；三是优异的碰撞吸能性，

在汽车碰撞过程中，可通过变形吸收能量，减轻对车内人员的伤害。所以先进高

强钢满足汽车用钢的使用要求。然而，近年来，汽车用钢在成分和生产工艺上不

断发展，不同组织结构和性能指标的高强钢相继问世。学者们根据强塑积

 Product of Tensile Strength and Elongation, PSE）的大小及研发时间，将其发展

过程划分为三代[7]。如图 1-1为目前汽车钢分类及其力学性能分布范围。 
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图 1-1 先进高强钢分类[7] 

第一代 AHSS以铁素体为基体，通常含有少量 甚至不含）贝氏体、马氏体

及 5 %~15 %的残余奥氏体 Retained Austenite, RA），其组织结构主要为体心立

方（ BCC），涉及的钢材类型包括无间隙原子钢 IF钢）、双相钢 DP钢）、复相

钢 CP钢）以及相变诱导塑性 Transformation-Induced Plasticity, TRIP）钢等[8-

10]。这些钢种主要通过相变强化机制实现较高的 UTS Ultimate Tensile Strength, 

UTS），通常 UTS大于 600 MPa，总 TEL（ Total Elongation, TEL）为 20 %~30 %，

UTS与 TEL的乘积 PSE介于 10~20 GPa·%[11, 12]。第一代高强钢虽然强度很高，

但是性能比较单一，很难兼具高强度与高塑性。第二代 AHSS采用面心立方（ FCC）

作为其主要的组织结构，其 PSE 可以达到 50~70 GPa·%的范围，主要包括孪晶

诱导塑性（ Twinning Induced Plasticity, TWIP）钢、轻质诱发塑性钢 L-IP钢）和

剪切带强化钢 SIP钢）[10]。其中以 TWIP钢为代表的这一代高强钢室温组织以

单一奥氏体为主，并伴有少量退火孪晶。这种钢材中含有 12 %~30 %的Mn，这

是它达到高强度和高塑性的核心要素。TWIP钢的 UTS高达 1600 MPa，是传统

高强度钢的两倍之多，而且 TEL也超出了 65 %，这展示其出色的延展性。但是

第二代高强钢由于加入了大量的 Cr、Ni、Mn 和 Si 等合金元素不仅使生产成本

显着提高，还在后续加工过程中引发了一系列问题。例如，在铸造过程中易形成

夹杂的 Al₂O₃，高锰和高碳含量导致严重的宏微观偏析，退火过程中，表面形成

的 Al₂O₃和 MnO 会影响热镀锌效果。这些问题限制了第二代高强钢的规模化生

产进程[3]。 
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2007 年美国科研团队率先提出研发 AHSS 的设想，此类材料的创新之处在

于创新性地构建以 BCC与 FCC为主的双相复合组织相结合，进而实现材料强度

与塑性的协同提升。AHSS的强化机制主要通过微观组织调节、位错增殖以及位

错间的相互作用来提高材料强度，在塑性变形机制方面通过 TRIP效应、剪切带

诱导塑性 Shear Band Induced Plasticity, SBIP）效应和 TWIP效应等有效改善成

形性能[13]。当前，国内外对第三代 AHSS的研究重点包括淬火配分（ Quenching-

Partitioning, Q&P）钢、纳米贝氏体钢及中锰钢等[14]。其中，中锰钢以 C/Mn为主

元素，经优化热处理后可以获得铁素体、马氏体和 RA 组成的双相或三相组织，

且 RA 体积分数可达到 40 %以上，并且通过 TRIP 和 TWIP 效应，可获得 UTS

范围 750~2200 MPa，TEL为 20 %~60 %，PSE达到 30~60 GPa·%的优异力学性

能[15]。相比第一代 AHSS，中锰钢在保持力学性能的同时降低厚度，实现 10 %~15 %

的轻量化优势，而与第二代 AHSS对比，其成本减少约 30 %~40 %，这种独特的

性能和经济优越性使其成为最具产业化潜力的第三代 AHSS候选材料[16]。 

1.2 中锰钢研究现状 

1.2.1 发展与研究现状 

作为第三代 AHSS的典型代表，中锰钢凭借其独特的强塑协同效应和显著的

成本优势，在汽车轻量化与工程机械优化领域备受关注。回顾其发展历程，20世

纪 70 到 80 年代的研究主要集中于合金成分优化与热处理工艺参数调整。1972

年Miller[17]在临界退火 Intercritical Annealing, IA）过程中首次观察到马氏体基

体中存在 RA，这一发现为后续相变控制理论的发展奠定了重要基础。步入 21世

纪以来，全球汽车产业对轻量化 减重 10 %~15 %）与安全性能 碰撞吸能提升

20 %）的双重需求推动了该领域的技术革新。中锰钢在材料设计层面出现两大关

键突破：其一是 Q&P工艺[18]的引入实现了 C元素的精确配分，显著提升了 RA

的体积分数及其热力学稳定性；其二，多相 Multiphase）、亚稳 Metastable）、

多尺度（ Multiscale）的M3组织调控理论[19]取得重大进展，通过纳米级 RA（ 50~200 

nm）与微米级铁素体的梯度复合，实现了 TRIP/TWIP效应的协同增强。这些创

新突破彻底革新了传统合金强化理念，使中锰钢的力学性能突破了传统材料的性
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能极限。简而言之，中锰钢的这些新发展不仅顺应了市场的迫切需求，也提供了

更为宽广的应用前景。 

在工业化推进过程中，中国钢铁企业展现出显著的技术领导力。2022年，鞍

钢集团成功开发出高强度中锰钢表面钝化技术，使材料抗腐蚀性能提升 50 %。

次年，宝钢股份建成全球首条中锰钢专用生产基地，实现 600~1500 MPa全强度

级别连续化生产，成材率稳定在 92 %以上，这一突破打破了传统高性能合金制

造效率的局限。去年，2024 年武安北科钢铁提交了一项名为“一种 Al-Cu 合金

化的中锰钢温轧板制备方法及用途”的专利申请。该方法能够在未显著增加合金

含量和降低加工成本的情况下，大幅提高中锰钢的力学性能。 

1.2.2 中锰钢成分设计 

近年来，众多学者基于中锰钢主要元素 C和Mn，通过添加高含量合金元素

 Al和 Si）及微合金元素 V、Cu、Ni和 B等），调控中锰钢的组织结构，提高

RA体积分数和稳定性，进而优化力学性能。 

C作为钢铁材料中重要的合金元素，它所产生的强化机制对材料力学性能的

提升主要体现在直接固溶强化和间接析出强化这两个方面，其中直接固溶强化是

C原子溶入晶格所引发的晶格畸变，这种晶格畸变通过阻碍位错滑移显著提升材

料的屈服强度和硬度，而间接析出强化机制涉及 C原子与合金元素 如 V、Nb、

Ti等）的交互作用，形成碳化物强化相。这些纳米级析出相不仅能有效钉扎晶界

和位错，还可通过细化晶粒实现细晶强化。Liu等人[20]研究发现，V优先与 C原

子反应形成 VC沉淀物，这些沉淀物主要通过降低初始铁素体相中的 C含量，而

非显著阻碍相界面迁移的方式，影响铁素体向 RA的转变。Hu等人[21]通过在 10 

Mn 钢中添加了 0.7 %含量的 V，使得在 RA 和铁素体相界中析出大量纳米尺寸

的 VC 颗粒，在随后的 IA 过程中产生了显著的位错硬化，最终获得了高达 1.5 

GPa的 YS。然而，适量的 C 可以提高 RA的稳定性，促进 TRIP的发生，但过

高的 C 含量可能导致材料的焊接性能和韧性下降。因此中锰钢的 C 含量一般控

制在 0.1 %~0.3 %之间较为理想[22, 23]。 

Mn是中锰钢最主要的合金元素，其含量一般控制在 3 %~12 %之间[24]。Mn

的加入不仅提高了 RA的含量和稳定性，还扩大了 RA相区、降低马氏体转变温
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度 Ms点）。Sun等人[25]研究发现Mn含量的增加使得 RA的体积分数显著提高，

但其力学稳定性降低，这种不稳定性导致变形过程中马氏体转变的分数和动力学

显著增加，从而增强了 TRIP效应。Li等人[26]发现随着实验钢中Mn含量的增加

RA体积分数提高的同时形貌也发生了显著变化，而不同形貌导致 RA稳定性的

差异从而产生不连续 TRIP效应。然而当材料中的Mn含量过高时易在晶界和相

界面处发生偏析，这种偏析行为会诱发局部应力集中，促进裂纹的萌生与扩展，

进而显著降低中锰钢的塑性[27]。 

Si 和 Al 作为一种非碳化物形成元素，能有效的抑制渗碳体的形成和扩大 δ

铁素体相区[28, 29]。Hu等人[30]发现随着 Si含量的增加，显微组织中的铁素体含量

降低，铁素体和马氏体组织变得更细，分布更均匀，有利于提高钢的硬度和强度。

Song 等人[31]对 0.2C-6.8Mn-(0、2、4)Si 热轧中锰钢进行研究发现，Si 的添加增

加了位错密度，减小了马氏体内部的微晶尺寸，促进了变形过程中位错单元结构

的形成，从而实现了超高 UTS 211 MPa）和良好 TEL 11.7 %）的结合。与之

相比，Al不仅可代替 Si，还可以增加 RA的层错能和变形机制。Cai等人[32]研究

热轧 Fe-0.2C-11Mn-(2、4、6)Al中锰钢发现层错能随着 Al含量的增加而增加，

这促进了 6Al钢中 TWIP效应的发生，使得 6Al钢获得优异的 TEL 64.7 %）。

但是，当 Al的添加超过 6 %时，会产生高温铁素受体 δ-铁素体），从而恶化强

度。 

微合金化对优化中锰钢的性能起到了至关重要的作用。通过在中锰钢中加入

如 Nb、Ti和 B等微合金成分，可以明显地调整其微观结构和性质。一方面微合

金元素能促进钢中纳米级碳化物的析出，而这些微小析出相能强烈地阻碍位错的

移动，因而具有明显的析出强化作用，有效地提高了中锰钢强度[33]。Zhou 等人

[34]研究 Nb-Ti微合金化中锰钢发现 Nb-Ti不仅细化晶粒，还将 RA的 TRIP效应

和纳米析出物的析出强化相结合，从而提高 YS。另一方面，微合金元素的化合

物可以钉扎晶界，抑制晶粒长大，使中锰钢获得细小的晶粒组织。Zabihi等人[35]

通过添加 0.12 %的 B生成M23(CB)6碳硼化物，这些硼化物沉淀在晶界处，参与

晶界钉扎，阻止了 RA晶粒的长大，并且较小的晶粒尺寸导致晶界强化作用增强，

从而提高了钢的强度。 
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1.2.3 中锰钢的热处理工艺 

热处理工艺是对轧制后组织进一步调控，以获得不同相、形态以及含量的微

观结构，是中锰钢获得优异力学性能至关重要的一步。IA 工艺是指将轧制后的

金属材料加热到临界温度 通常是 Ac1 至 Ac3 之间，具体取决于材料类型和所

需性能）以上，保持一定时间，然后缓慢冷却至室温的过程。不同退火温度、时

间、加热速率以及冷却方式等，使得在室温下获得各相 IA 处理后的微观组织

主要为铁素体，马氏体和奥氏体双相或三相组织）占比、晶粒尺寸以及析出相不

相同，从而导致力学性能的差异性。Yu等人[36]研究发现 IA后在室温下随着保温

温度的降低，马氏体含量明显上升。造成这种现象的主要原因是粗大 RA区域的

热稳定性降低，暴露于较低温度下会导致这些不稳定区域发生转变。Yu 等人[37]

研究发现当退火时间从 60 min 延长到 150 min 时，显微组织中马氏体的含量增

加，RA的体积分数从 31.8 %上升到 46.1 %，此外这些 RA晶粒从均匀的薄膜状

变为形态各异、尺寸差异大的状态。Bai等人[38]研究冷轧 10Mn中锰钢不同 IA温

度下微观组织演变和力学性能之间的关系，发现随着退火温度的升高，铁素体和

RA的形貌逐渐由层状转变为等轴状如图 1-2所示，并且在 IA650 °C下获得UTS、

YS和 TEL分别为 1450 MPa、1210 MPa和 18 %。此外具有层状和等轴 RA晶粒

的样品比具有单一等轴/层状 RA晶粒的样品显示出更大的吕德斯带（ Lüders）平

台。 

 

图 1-2 不同温度下 IA10分钟后的样品[38]：(a)600 °C；(b)650 °C；(c)700 °C；(d)750 °C。αE

和 γE分别代表等轴铁素体和 RA；αL和 γL分别代表层状铁素体和 RA 
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Cai 等人[39]研究了 IA 过程中冷却速率对 11Mn 中锰钢 RA 稳定性及力学性

能的影响。研究结果表明，对于风冷样品，由于铁素体不存在协同变形，RA的

TRIP效应更多地贡献于加工硬化 Work Hardening, WH）和 UTS的提升，而对

TEL的贡献相对较小。相比之下，在水淬样品中，铁素体与由 RA转变而来的马

氏体之间存在协同变形，这种协同变形使得铁素体能够吸收马氏体转变所引起的

应力。这一机制是水淬样品获得优异 TEL的原因，同时也导致WH和 UTS的降

低。王思超等人[40]研究冷却方式对中锰冷轧和热轧的影响，发现退火后冷却方式

对热轧试样组织的影响主要体现在碳化物析出行为上，如图 1-3(a)和(b)所示。热

轧-空冷试样中可见大量碳化物，热轧-水冷试样几乎见不到碳化物，这是因为由

于较快的水冷抑制了碳化物的析出，而较慢的空冷为间隙 C 原子的短距离扩散

提供了足够的时间，促进了碳化物的析出与 C原子向 RA中富集。 

 

图 1-3 IA退火后的 SEM组织[40]：(a)和(b)分别为热轧空冷和水冷；(c)和(d)分别为冷轧空冷

和水冷 

Peng等人[41]研究了以 10~300 ℃/s速率的超快加热（ Ultra-Fast Heating, UFH）

对退火中锰钢的影响，如图 1-4所示。与 IA工艺相比，UFH工艺产生的 RA晶

粒比例高达 37 %，具有双峰尺寸分布，且位错密度高。因此它们在变形过程中

可以连续转变为马氏体，从而通过 TRIP 效应实现可持续 WH，从而 YS 显著提

高了 270 MPa，而 TEL保持在 40 %以上，PSE提高了 55 GPa·%。 
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图 1-4 超快加热 UFH）工艺流程[41] 

此外在传统 IA的基础上，许多学者不断引入新的热处理工艺，以期调控中

锰钢的组织结构和性能。例如 Geng 等人 [42]通过间断临界退火 Interrupted 

Intercritical Annealing, IIA）工艺制备了 UTS为 1.5 GPa，TEL高达 43.26 %的优

异力学性能中锰钢，如图 1-5所示。该方法可以促进碳化物的溶解，使 C和Mn

元素充分扩散到 RA中，以增强 RA稳定性，此外还通过控制 RA的形核和生长

显著提高 RA 的含量。Kozłowska 等人[43]在传统的 IA 之后，又在较高温度下进

行短暂的第二次 IA退火，形成了一部分新的 RA（ 称为次生奥氏体），次生奥氏

体热稳定性低于第一次 IA 时形成的 RA，在最终冷却到室温的过程中，很大一

部分转化为低 C马氏体，从而提高了 UTS。 

 

图 1-5 间断临界退火 IIA）热处理工艺[42] 
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除了上述热处理工艺之外，轧制后进行 Q&P也是常见的金属热处理工艺。

淬火阶段首先将钢加热到奥氏体化温度以上，使钢完全奥氏体化。然后进行快速

淬火，将钢冷却到一定温度 马氏体开始转变温度 Ms和马氏体转变结束温度 Mf

之间），此时会有部分奥氏体转变为马氏体。淬火后在稍高于 Ms 温度下进行保

温，即完成配分。在保温过程中，C 从马氏体向未转变的奥氏体中扩散，富集，

从而提高奥氏体的稳定性。Ayenampudi等人[44]研究了配分温度在 400 °C ~600 °C

之间中等锰钢淬火和配分过程中微观组织演变，研究发现在 400 ℃时通过 C 配

分导致 RA 稳定，而在 450 °C 下配分导致 RA 晶粒内部碳化物析出，在更高的

配分温度 500 °C~600 °C）下，C配分会促进珠光体的形成。 

1.2.4 中锰钢的强韧化机制 

中锰钢的优异综合力学性能来源于 RA 转变为马氏体时产生的额外应变硬

化，这一现象被广泛称为 TRIP 效应。中锰钢由多相组成，不仅有 TRIP 效应，

还有其他强化机制发挥作用。例如，固溶强化、细晶强化以及异质变形诱导强化

 Heterogeneous Deformation Induced, HDI）等。传统强化方法通常依赖单一机制，

而本研究通过组织设计实现了多尺度强化机制的耦合。这种复合强化体系不仅提

升了材料强度 UTS>1.1 GPa），还通过动态应变协调机制保持了良好的塑性

 TEL>30 %）。这种强韧性协同优化的设计理念，为高性能结构材料的开发提供

了新思路。 

 1）固溶强化 

中锰钢中含有适量的 Mn、Si 和 Cr 等合金元素，这些元素固溶于铁素体或

RA 中引起晶格畸变，从而阻碍位错运动提高钢的强度[45, 46]。例如，Mn 在钢中

主要固溶于 RA中，增加 RA的强度。固溶强化是中锰钢最基本的强化方式之一，

其强化效果与固溶元素的种类、含量及固溶度有关。 

 2）细晶强化 

中锰钢通过轧制工艺与热处理参数的协同优化得以实现晶粒细化。晶粒细化

产生的强化机制源于晶界对位错运动的阻碍作用，随着晶粒变得更细，晶界数量

增加，这样就形成了对位错运动的阻碍，从而提升钢材的强度。而在中锰钢内部，

析出的纳米碳化物等被称为第二相粒子的微细元素会钉扎住这些晶界。这不仅防
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止了晶粒的长大，还保持了整体细小的晶粒尺寸。 

 3）TRIP效应 

TRIP 效应是中锰钢中一种重要的增塑机制，与 RA 的含量、稳定性以及变

形条件等因素密切相关。室温下中锰钢存在较高比例的 RA，当材料具有合适的

RA和稳定性时能充分发挥TRIP效应[34, 47, 48]。这种效应可以缓解局部应力集中，

在裂纹稳定扩展阶段，裂纹尖端诱发的 TRIP效应可消耗尖端能量，钝化裂纹扩

展能力，从而显著提高韧性[36]。 

 4）多元协同强化机制 

中锰钢的强化机制是一个多元复合的过程，包括有 TWIP、TRIP 和 HDI 效

应等多种机制的协同作用。Guo等人[49]通过梯度稳定性 RA设计，在低应变阶段

触发 TRIP效应 马氏体相变吸收能量），高应变阶段激活 TWIP效应 机械孪生

细化晶粒），使材料获得 YS为 1.09 GPa、UTS为 1.26 GPa及 54 %的 TEL，种分

阶段变形行为的核心在于 TRIP 效应通过位错增殖促进加工硬化，TWIP 效应通

过纳米级孪晶抑制颈缩，形成 TRIP+TWIP双硬化机制。Zhang等人[50]在拉伸过

程中实现多阶段 TRIP 效应、TWIP 效应及 MBIP 效应的顺序激活，其强化机制

表现为 TRIP效应在低应变阶段（ <15 %）提供主要硬化贡献，TWIP效应在高应

变阶段 >20 %）通过纳米孪晶界强化维持塑性变形能力。Yao等人[51]通过部分

再结晶和 RA逆转变设计出双形貌中锰钢，双形貌 RA依次发生 TRIP效应促进

HDI硬化，二者协同以及分层增韧使材料强塑积高达 65 GPa·%。多元协同强化

机制充分发挥了各种强化和增塑机制的优势，通过巧妙设计材料的微观组织和变

形条件，实现了中锰钢综合性能的大幅提升，为高性能中锰钢的开发和应用提供

了有力的理论和技术支持。 

1.2.5 奥氏体稳定性影响因素 

RA稳定性指的是 RA在不同条件下 如温度、应力等）抵抗相变 如转变

为马氏体）的能力。适当的稳定性 RA 是中 Mn 钢获得高强度和出色 TEL 的关

键因素。目前研究中，影响 RA稳定性的主要因素有：化学分成、晶粒尺寸、形

态和位错密度等。 
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 1）合金元素 

C作为 RA稳定性的元素。随着 C含量的增加，RA的稳定性越高。这是因

为 C原子在 RA的间隙固溶会引发晶格畸变，阻碍相变的进行。增加Mn含量可

以降低 RA向马氏体转变的温度 Ms点），从而增强 RA的热力学稳定性。然而，

碳化物的析出会消耗过量的 C和 Mn元素，不利于 RA的稳定性，限制了 TRIP

效应[42]。因此 Al和 Si的加入可增强 RA稳定性。为了评估化学成分对 RA稳定

性的影响，可使用 Ms点来衡量，由以下公式进行计算[52]: 

539 423 30.4 7.5sM C Mn Si Al= − − − +  

其中，C、Mn、Si和 Al代表 RA中元素的质量百分比。 

 2）晶粒尺寸和形态 

晶粒细化是中锰钢力学性能优化与提升 RA稳定性的重要方式。有研究表明

[34]，RA晶粒尺寸的减小可以通过抑制马氏体相变来提高其稳定性。低稳定性的

大尺寸块状 RA晶粒在塑性变形初期就发生形变诱导马氏体相变，而高稳定性的

小尺寸板条状 RA晶粒达到一定的临界应变时才发生马氏体相变[53]。就晶粒形态

而言，细小板条状比块状 RA更稳定，这主要归因于两种形态 RA中 C和Mn元

素浓度的不同，板条状 RA 晶粒的厚度较小，溶质在晶内的扩散距离短于块状，

这导致板条状 RA晶内较高的 C和Mn积累量，因而稳定性较高[54, 55]。 

 3）位错密度 

位错密度影响马氏体的相变动力学，从而影响 RA的稳定性。Hu等人[56]指

出，RA中的大量几何必需位错 Geometrically necessary dislocations, GNDs）可

通过钉扎相界面而阻碍相变时原子协调运动，从而抑制马氏体相变，提高 RA的

稳定性。然而，也有相反的观点，Zhang等人[50]和 Niu等人[57]认为高位错密度引

起的高应力场和弹性应变可以有效降低马氏体形核势垒，增加相变驱动力。 

1.2.6 热变形行为对中锰钢组织和性能的影响 

中锰钢因其优异的机械性能在工程领域得到了广泛关注。目前，随着热处理

技术的发展，各种复杂而高效的热处理方法逐渐被报道，例如 IIA[42]、临界间淬

火-分配（ IQ&P）[58]、闪蒸退火[59]等。值得注意的是，通过这些热处理工艺，可

以有效地促进复杂强化机制的应用。此外，它们能够在 RA晶粒中引发 C和Mn
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的富集，并改变晶粒尺寸以形成非均匀微观结构，从而增强 RA的稳定性与力学

性能。 

与热处理过程中控制晶粒尺寸相比，退火前的热变形行为在调整晶粒形状和

尺寸方面更有效[60]。Hu 等人[61]通过研究温轧与 IA 发现，由于温轧过程中积累

的驱动力相对较低，温轧微观组织仅发生部分再结晶，经 IA后获得了大约 50 %

的层状与等轴两种形貌 RA晶粒。晶粒形态之间的差异使其具备不同程度的机械

稳定性。在变形过程中，约 40 %的 RA 晶粒能够持续转变为马氏体。此外在轧

制过程中。不同变形量和变形温度可获得不同的初始组织，从而影响热处理后的

组织和性能。Liu等人[62]研究了轧制温度对 0.06C–4Mn-1.2Cr钢不完全再结晶及

机械性能影响，发现热轧温度从 1000 ℃降至 800 ℃时，原始奥氏体晶粒组织由

均匀等轴转变为层状与超细晶粒交替的非均质组织，IA过程中非均质组织 RA含

量为均匀等轴晶结构的两倍，具有层片状微观结构的钢表现出优异的低温韧性。

Zhang 等人[50]通过温轧和冷轧引入预先存在的奥氏体+马氏体薄片结构，转变为

具有多种形态 板条状、粒状和块状）和分散晶粒尺寸分布的非均相双相 铁素

体和 RA）微观结构。非均质 RA组织产生不同的稳定性梯度，在拉伸试验过程

中触发多阶段 TRIP效应，并伴有 TWIP和 MBIP效应。Liu等人[63]通过对比不

同轧制变形量 40 %、60 %、70 %）下中锰钢组织和性能，发现 60 %变形量获

得不均匀晶粒尺寸、该组织引发的非均质强化和位错强化促进细晶层的连续应变，

协调粗晶层的拉伸应变，从而优化力学性能。 

1.3 中锰钢的塑性失稳 

在中锰钢的力学性能研究中，Lüders带与 Portevin-Le Chatelier（ PLC）效应

[64] 作为两种典型的非均匀变形特征备受关注。Lüders带主要出现在材料屈服后

的初始塑性阶段，表现为试样表面的局部应变集中带；而 PLC 效应则体现为塑

性变形过程中应力-应变曲线的锯齿状波动，两者共同揭示了材料塑性变形的非

均匀特性。 

1.3.1 吕德斯带 

在中锰钢体系内，间隙原子如 C 和 N与位错之间的相互作用对材料的力学
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性能起着关键作用，这与材料内部复杂的微观结构有关。Cottrell-Bilby理论[65]提

出间隙原子倾向于聚集到位错附近形成所谓的 Cottrell气团，这种气团对位错具

有显著钉扎效应。在拉伸变形初期，中锰钢的位错被这些 Cottrell气团紧密束缚，

因此移动受到极大限制。当外加应力持续增加并达到某一临界值时，位错可以突

破这种束缚迅速滑移，引发局部地区发生集中变形，从而促使 Lüders带的出现。

值得注意的是，Lüders带的生成机制是多因素共同作用的结果。Zhang等人[66]基

于微观组织分析提出，超细晶粒结构中应变软化与 TRIP效应诱导硬化的动态失

衡是导致变形局部化的关键诱因。Wang 等人[67]通过高速数字图像 DIC）相关

技术和应力控制拉伸实验，揭示了中锰钢中 Lüders 带的高应变速率现象，并进

一步阐明了马氏体相变和预应变在 Lüders带形成中的关键作用。Wang等人[55]在

工艺优化方面取得突破，其采用热变形与 IA协同策略制备的薄膜/块状铁素体复

相组织，利用薄膜相高位错密度特性优先激活位错滑移，使 Lüders 带萌生得到

有效抑制。Wang 等人[68]研究发现 Lüders 带和 PLC 现象受 RA 稳定性的强烈影

响，RA稳定性降低提高了移动位错密度，并通过变形诱导马氏体相变促进了加

工硬化，补偿了 Lüders带形成过程中的应变软化，从而减轻或消除 Lüders带的

现象。上述研究体系从机理阐释到工艺调控的递进探索，不仅深化了对 Lüders带

本质的认知，更为工程应用中材料性能稳定性提升提供了理论支撑。 

1.3.2 PLC 带 

Lüders效应与 PLC效应虽均表现为塑性失稳，但其物理本质存在显著差异。

PLC效应的核心机制源于动态应变时效 Dynamic Strain Aging, DSA），即溶质原

子通过体扩散与运动位错发生动态交互，周期性地钉扎与脱钉位错运动[69]。Yang

等人[70]通过研究 7Mn 钢拉伸变形过程中的应变局部化发现 DSA 的发生需要两

个先决条件，足够的移动位错和溶质原子。当 RA的晶粒尺寸小于临界值，则变

形过程中不能产生足够的位错，PLC条带不会形成。Wan等人[71]通过调控 IA温

度改变渗碳体析出行为，证实降低铁素体溶质 C含量可削弱位错动态钉扎效应，

从而改善热轧中锰钢的塑性失稳问题 尤其是 PLC 效应）。根据锯齿形貌差异，

PLC效应可分为三类：A型表现为周期性应力突降，B型为高频小幅波动，C型

则呈连续阶梯式衰减。值得注意的是，当环境温度处于特定窗口时 如
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200~400 ℃），溶质原子扩散速率与位错运动速率达到动态平衡，DSA效应显著

增强，PLC带更易形成。 

1.4 研究内容和技术路线 

1.4.1 研究技术路线 

本文以 Fe-0.2C-7Mn-0.25Si中锰钢为研究对象，技术路线如图 1-6所示。 

 

图 1-6 研究技术路线 

1.4.2 研究内容 

本文以 Fe-0.2C-7Mn-0.25Si中锰钢为研究对象，基于变形参数调控初始组织，

再与 IA协调调控退火后的微观组织，获得异质形貌异质结构组织，从而获得一

定宽度范围内 RA稳定性，从而触发多阶段 TRIP效应和异质变形强化。主要研

究内容有以下几点： 

 1）通过 Gleeble-3500 热力学模拟试验机进行双道次热压缩实验，模拟多

道次热轧工艺，研究不同变形量和变形温度下的静态再结晶行为、静态软化分数
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和位错密度以及微观组织演变情况。 

 2）对不同变形量和变形温度的中锰钢进行 IA 645 ℃/0.5 h）工艺处理，

研究热变形工艺参数对 IA 后材料的组织形态、力学性能、RA 含量以及奥氏体

逆相变与再结晶的竞争机制的影响。利用原位拉伸试验，研究不同拉伸应变下的

位错增殖、相转变过程以及晶粒变形与取向变化等行为特征。最终揭示在最佳变

形工艺参数下，材料具备优异强塑性的内在本质。 

 3）将前期确定的最佳轧制变形工艺参数应用于热轧实践，系统研究临界

退火工艺 600~690 ℃、0.5~8 h）对 RA中 C/Mn元素配分、晶粒形貌及稳定性

的调控规律。通过多尺度表征（ SEM/TEM/EBSD）与单轴拉伸位实验，揭示退火

温度如何通过碳化物溶解行为对 RA的形核、稳定性、塑性失稳以及位错密度产

生定量影响，明确它们之间的关联。同时，剖析异质双形貌 RA（ 块状与板条状）

的梯度 TRIP效应与 HDI强化之间的协同作用机制。  
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第 2 章 实验材料与方法 

2.1 实验材料 

通过仔细调控 C 与 Mn 的含量并优化其比例关系，可以开发出性能卓越的

中锰钢，从而满足不同行业对该材料的实际需求。在本研究中，C和Mn作为主

要分析元素具体成分如表 2-1所示。 

表 2-1 实验钢的主要化学成分 wt.%） 

C Mn Si Ni Cr P Fe 

0.22 7.3 0.25 0.034 0.01 0.012  Bal. 

2.2 相图计算 

基于试验用钢的实测化学成分，利用热力学模拟器软件计算试验钢的平衡相

图，仅供实验参考，结果如图 2-1所示。 

 

图 2-1 试验钢的平衡相图 

2.3 双道次热压缩实验及热处理工艺 

在当前的研究背景下，所谓双道次热压缩实验，实际上是模拟多道次热轧这

一复杂工艺流程的一种方法，通过这种方式，可对后续涉及到的热轧参数进行一
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种理论层面的支撑。具体来说，在这项试验中选用了 Gleeble-3500这种设备，它

是一款能够进行热力模拟的实验机来对中锰钢实施所谓的双道次等温热压，以便

对于再结晶这样一个较为专业的动力学过程与初始微观组织演变展开深入调研。

同时，也可提前为随后的退火过程中的组织和其相关力学性能分析打下基础。这

一实验使用的 Gleeble-3500 热力模拟试验机构造以及高温条件下压缩实验样品

所经历的过程，如图 2-2所示。 

 

图 2-2 Gleeble-3500热力模拟试验机及高温压缩实验 

首先，从锻造坯料中切取尺寸约为Φ8×12 mm的圆柱形试样。这些试样接

着需要以 10 ℃/s相对快速的速率加热到 1200 ℃温度状态，并且在此高温下保持

3 min，其目的是为了尽量减少内部出现不均匀温差的可能性。然而，此阶段过后

又要将材料同等速度冷却到某一压缩温度，这个温度并在完成冷却后继续保持

30 s时间，其工艺流程如图 2-3所示。 

 

图 2-3 双道次热压试验+临界退火工艺流程图 
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双道次热压缩试验一共分两组进行：第一组是在相同变形温度不同变形量，

变形温度为 1000 ℃时，两道次变形量分别为 30 %、50 %、70 %；第二组是在相

同变形量不同变形温度，变形量为 70 %，变形温度分别为 800 ℃、900 ℃、1000 ℃、

1100 ℃，两组的应变速率都为 0.1 s-1，道次间停留时间为 100 s。压缩变形之后

立即水淬，以保留高温变形组织，随后进行临界退火，退火温度 645 ℃，退火时

间 0.5 h。 

2.4 热轧及热处理工艺 

如图 2-4为试验钢的热轧制及热处理工艺流程。实验钢在真空感应熔炼炉中

冶炼，浇注成钢锭，然后热锻成截面尺寸为 50 mm×160 mm的钢胚。将板坯进

行两次热轧，第一次热轧将钢坯加热至 1200 ℃保温 2 h的均匀化，将坯料由原

始厚度轧至 10~11 mm；第二次再加热至 1200 ℃保温 2 h，热轧将坯料厚度轧至

目标厚度 3.5 mm，两次热轧开轧温度均为 1200 ℃，终轧温度均控制在 1000 ℃，

随后切头切尾空冷至室温。随后对热轧板进行不同温度（ 600 ℃、645 ℃、660 ℃、

690 ℃）和不同时间（ 0.5 h、4 h、8 h）临界退火处理，然后炉冷。根据退火温度

的不同，分别命名为 HR+IA600-4h、HR+IA645-4h、HR+IA660-4h、HR+IA690-

4h；根据退火时间的不同，分别命名为 HR+IA645-2h、HR+IA645-4h、HR+IA645-

8h。 

 

图 2-4 (a)热轧实验钢不同 IA温度热处理工艺流程；(b)热轧实验钢不同 IA时间热处理工

艺流程 
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2.5 微观组织与性能表征 

2.5.1 微观组织表征 

 1）金相观察 

用于金相分析的试样尺寸为 8 mm×4 mm×2 mm。将切下来的样品进行镶

嵌，然后用 400~2000目的砂纸进行研磨，接着将研磨后的试样放在金相抛光机

上抛光成镜面没有划痕的状态。退火后的试样利用 4 %的硝酸酒精溶液进行腐蚀

观察金相状态下的马氏体组织。原奥氏体晶界是通过饱和苦味酸溶液+海鸥洗洁

剂+少量盐酸组成的混合溶液中进行水浴加热腐蚀获得原奥氏体晶粒形貌。金相

的观察是在型号 Axiolab 5）蔡司金相显微镜 ZEISS）下进行金相的观察，其

中利用 Image Pro软件统计原奥氏体晶粒尺寸的大小。 

 2）扫描电镜 

本实验采用 SU8010型冷场发射扫描电子显微镜 Scanning Electron Micro

scope, SEM）的二次电子 SE）模式拍摄试样的显微组织和拉伸断口形貌。采

用 20 %高氯酸和 90 %酒精溶液对样品进行电解抛光，其中电压为 20 V，电

流 0.8 A左右，抛光时间为 8~12 s。 

 3）电子背散射衍射分析 

通过利用 EBSD技术背散射电子的衍射现象，获得晶体取向、晶界取向差、

物相等晶体学信息。EBSD 样品制备与 SEM 扫描样品制备流程一致。测试时的

电压为 20 kV，步长为 0.05 μm。 

 4）X射线衍射 XRD）分析 

通过 Smartlab SE型 X射线衍射仪的设备检测拉伸前后 RA体积分数的变化

情况。试样的制备流程和金相制备一致。测试时靶材为 Cu-ka，扫描范围 40~100 °，

扫描速率 2 °/min，扫描步长 0.02 °。并选取(200)γ、(220)γ、(311)γ、(200)α和(211)α

衍射峰的积分强度，使用等式 2-1）[72]可计算 RA的体积分数。 

1.4 ( 1.4 )V I I I   = +                     2-1） 

其中 Vγ是 RA 的体积分数，Iγ是 BCC (200)、(220)、(311)晶面衍射峰的积分强

度，Iγ是 FCC (200)、(211)晶面衍射峰的积分强度。 
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RA中 C含量使用以下公式[73]估算： 

( )3.547

0.0467

a
C





−
=                      （ 2-2） 

2 2 2

2sin

h k l
a





+ +
=                     （ 2-3） 

其中 Cγ是 RA中 C的质量分数，aγ是 RA的平均晶格常数（ nm），λ是辐射的波

长，θ是布拉格角，h、k、和 l是平面的三个Miller指数。 

RA的力学稳定性可用以下方程进行定量分析[74] ： 

( )0 expV V k  = −                      （ 2-4） 

式中：Vγ为初始 RA分数；Vγ0为变形量为 ε时的 RA体积分数；k值越高，对

应于较高的转变驱动力和较低的 RA稳定性。 

试样的位错密度通过 X 射线衍射测得 BCC 和 FCC 的衍射峰值峰，再通过

Williamson-Hall公式 2-5）进行计算[75, 76]。 

cos 4 sin
K

D


   = +                 2-5） 

β是衍射峰的半高宽；θ是布拉格衍射角；K为 Scherrer常数，一般取 0.9；λ是

X射线的波长；D表示晶粒尺寸 单位为 nm）；ε是晶格应变。 

以 βcosθ为纵坐标，sinθ为横坐标，绘制Williamson-Hall图。通过线性拟合，

直线的截距为 kλ/b，斜率为 4 ε，进而计算出晶粒尺寸 D和晶格应变 ε。 

位错密度 ρ的计算公式为[77]： 

2 3

bD


 =                         2-6） 

其中 b是 Burgers，对于常见的 BCC，b=0.25nm；FCC，b=0.286nm。 

2.5.2 力学性能表征 

用 Gleeble-3500热力模拟实验机获得的热压缩试样为特殊设计的蝴蝶状，如

图 2-5(a)所示。热压缩后按照图 2-5(b)中的虚线切割拉伸试样，平行段长度为 12 

mm，宽度为 3.5 mm。图 2-5(c)为切割后的拉伸试样。热轧拉伸试样尺寸如图 2-

6所示。拉伸试样取向平行于变形方向（ 轧制方向），在拉伸试验前，用砂纸对试

样表面进行打磨，将表面的氧化皮和线切割痕迹打磨掉，防止在拉伸过程中打滑
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和局部应力集中。室温拉伸在 AGS-X100KN 电子万能试验机上进行，拉伸应变

速率为 1 mm/min，将拉伸试验结束后的数据通过 Origin软件绘出工程应力应变

曲线。 

 

图 2-5 热压缩试样几何形状(mm)：(a)热压缩前的试样；(b)温压缩后的试件；(c)沿图(b)虚

线切割的拉伸试样 

 

图 2-6 热轧拉伸试样尺寸(mm) 
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第 3 章 热变形参数对退火前中锰钢初始组织的影响 

3.1 引言 

中锰钢在热变形过程中，变形量和变形温度是关键工艺参数，它们对微观组

织演变起着调控作用。变形量通过变形储能的积累促进再结晶形核，变形温度决

定原子扩散能力，加速热激活过程。在多道次轧制中，静态回复与再结晶行为不

仅影响材料变形储能的动态变化，它们还与初始组织状态相互交织，初始组织状

态包括位错密度和晶粒形貌，这些因素共同塑造材料对后续 IA工艺的响应特性。 

本章采用双道次热压缩实验方法，创新性地将变形量与变形温度调控相结合，

变形量范围设定为 30 %~70 %，变形温度范围为 800 ℃~1100 ℃，旨在系统探究

变形参数的影响对中锰钢静态再结晶动力学及晶粒尺寸的影响机制。通过建立工

艺、组织与性能的定量映射关系，为后续章节深入剖析退火过程中的组织演变规

律以及力学性能变化，提供坚实且可靠的基础数据支持，助力构建完整的中锰钢

材料性能研究体系。 

3.2 变形量对退火前中锰钢初始组织的影响 

3.2.1 变形量对应力-应变曲线的影响 

热变形过程中得到的流动应力是确定塑性变形过程中载荷和能量大小的重

要参考，可用于表征材料的塑性变形能力[78]。如图 3-1所示，当热压缩变形温度

为 1000 ℃，应变速率为 0.1 s-1和道次间停留时间为 100 s时，中锰钢不同变形量

下所获得的双道次热压缩流变应力曲线。随着变形量的增加，第一道次和第二道

次的应力呈现阶梯状上升，并且变形量越大，第二道次应力上升的越大。总变形

量为 30 %时，第一道次的峰值应力为 108 MPa，间隔 100 s后，第二道次的应力

升至 183.3 MPa；当总变形量为 50 %时，第一道次的峰值应力为 166.5 MPa，间

隔 100 s后，第二道次的应力升至 220.5 MPa；而当总变形量为 70 %时，第一道

次的峰值应力为 181.1 MPa，间隔 100 s后，第二道次的应力升至 327.7 MPa。这

是因为第一道次的真应变增大时，金属内部晶格畸变增大，位错缠结，从而导致
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变形阻力的提升，使得第二道次应力增大，加工硬化显著[79]。流变应力的阶梯状

上升表明变形量增加显著提升了位错缠结密度，为退火提供高密度形核位点 如

位错胞壁、变形带）。 

 

图 3-1不同变形量的真应力-真应变曲线 

3.2.2 变形量对静态再结晶动力学及晶粒尺寸的影响 

研究双道次热压缩过程时，需要准确量化静态回复和再结晶的软化效果，为

此，必须选择合适的测定方法。常见的测定方法有后插法，后插法又称 0.2 %偏

移屈服应力法，还有补偿法和平均应力法。本实验条件下，考虑到后插法能够直

观、准确地反映静态软化情况，因此采用后插法来确定软化体积分数，具体操作

方式如图 3-2所示。 

 

图 3-2 后插法确定静态软化分数 
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其中静态软化分数 XS可表达为: 

                        
( )

( )
2

1

m

s

m

X
 

 

−
=

−
                      3-1） 

其中 σm是第一道次变形结束时的应力，σ1和 σ2分别是第一道次变形和第二

道次变形时的屈服应力。间隔保持过程中的软化行为受变形温度、应变速率和变

形量等变形参数的影响。 

图 3.3为基于式 3-1）得到的不同变形量下试样的静态软化的分数 Xs）。

可以清楚的从图中看到，变形量显著影响着静态再结晶软化分数。当总变形量从

30 %增加 70 %时，静态软化分数从 49 %增加了 84.2 %；因此，当变形温度一定

时，变形量的增加促进静态软化的进行。 

 

图 3-3 不同变形量时的静态软化分数 

图 3-4展示了金相显微组织图，变形温度为 1000 ℃，应变速率为 0.1 s⁻¹，道

次间隔为 100 s，图像经过软件伪彩色处理，同时还给出了利用 Image-Pro Plus统

计得到晶粒尺寸分布情况。当变形量为 30 %时，晶粒沿轧制方向拉长，较小应

变导致晶界迁移与位错重排等潜在形核机制未充分激活，仅在局部高应变区域出

现零星形核现象。这些区域包括三叉晶界和位错富集区，如图 3-4(a)所示。30 %

变形量导致变形储存能较低，再结晶驱动力不足，最终静态软化分数仅达 49 %。

当变形量提升至 50 %时，变形储存能增加，再结晶驱动力显著增强，位错密度

上升，晶界与亚晶界成为有效形核位置，新生晶粒逐渐消耗变形基体，组织实现

了细化过程[80]，如图 3-4(d)所示。当变形量达到 70 %时，材料内部位错大量增

殖，致使位错密度显著升高。高的位错密度能够提供额外的能量，这些能量可以
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有效降临界退火过程中奥氏体形核所需克服的能量势垒。与此同时，位错本身还

能作为形核的潜在位置，吸引周围的原子进行聚集，从而为奥氏体形核创造更为

有利的条件，进而对奥氏体形核起到了显著的促进作用，具体内容详见 4.2.1节。

对晶粒尺寸进行统计分析，30 %变形量对应平均晶粒尺寸为 31.6 μm，50 %变形

量对应 23.1 μm，70 %变形量对应 19.8 μm，如图 3-4(c)、(f)和(i)所示。这一结果

充分证实，增大变形量能够显著地促进中锰钢在静态再结晶过程中的晶粒细化。

该组织演变规律与文献[80]报道的机制高度吻合，进一步验证了研究结果的可靠

性。 

 

图 3-4 不同变形量试样的金相组织图，PS点色图和晶粒尺寸分布图：(a)~(c)HD1000-

30试样；(d)~(f)HD1000-50试样；(g)~(i)HD1000-70试样 

图 3-5展示了不同变形量 30 %、50 %、70 %）下中锰钢试样的 SEM显微

组织。由于材料的高淬透性，淬火后显微组织以马氏体为主，但其形貌随变形量

增加呈现显著差异。如图 3-5(a)所示，当变形量为 30 %时，马氏体晶粒细化程度

较低，呈现块状形貌，部分区域可见沿轧制方向拉长的晶粒，且原奥氏体晶界

 Prior Austenite Grain Boundary, PAGB）清晰可见。如图 3-5(b)所示，随着变形

量增至 50 %，高位错密度促进再结晶，晶粒逐渐演变为纤维状结构，表明轧制
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工艺对晶界迁移的调控作用增强。当变形量进一步升高至 70 %时，剧烈的塑性

变形导致变形储能显著累积，晶粒细化程度显著提升，原奥氏体晶粒 Prior 

Austenite Grain, PAG）形貌特征基本消失，形成均匀的亚微米级再结晶组织，如

图 3-5(c)所示。 

 

图 3-5 不同变形量下试样的 SEM组织：(a)HD1000-30；(b)HD1000-50；(c)HD1000-70 

3.2.3 基于 XRD 的位错密度演化及变形储能的影响 

图 3-6展示了不同变形量试样的 XRD图谱，以及基于该图谱所计算出的对

应位错密度结果。HD1000-30、HD1000-50和 HD1000-70这三个试样中均留存有

少量轧制工艺结束后残留下来的奥氏体，本文将其称为轧制态奥氏体 （ As-

Rolled Retained Austenite），且含量分别为 1.73 %、2.80 %和 2.48 %。 

从图 3-6(b)的位错密度计算结果可以看出，当变形量从 30 %逐步提升至 70 %

时，位错密度呈现出逐步上升的趋势。30 %变形量时位错密度为 3.49×10¹⁴ m⁻²，

50 %变形量时增加到 3.58×10¹⁴ m⁻²，当变形增加到 70 %时达峰值 3.84×10¹⁴ m⁻²。

位错密度的升高直观地反映出材料内部储存能的增加，而变形储能作为再结晶过

程的关键驱动力，在后续的 IA过程中，对于新晶粒的形核与生长将起到积极的

促进作用[63]。在第四章 4.2节中将展开更为详尽的阐述，以便更深入地剖析储存

能、位错密度与再结晶过程之间的内在联系，为全面理解中锰钢的微观组织演变
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和性能调控提供有力的理论支持。 

 

图 3-6 不同变形量的 XRD表征：(a)XRD衍射图谱；(b)位错密度 

3.3 变形温度对退火前中锰钢初始组织的影响 

3.3.1 变形温度对应力软化行为的影响 

如图 3-7所示，在应变速率为 0.1 s⁻¹、道次间隔时间为 100 s且变形量固定

为 70 %的特定条件下，不同变形温度（ 800~1100 ℃）所对应的真应力-应变曲线。

从这些曲线的结果中可以清晰地观察到，随着变形温度的逐渐升高，两道次的峰

值应力呈现出阶梯式的下降趋势，并且两道次峰值应力之间的差值也会随着温度

的降低而明显增大。当变形温度处于 800 ℃时，第一道次的峰值应力为 307.8 MPa，

第二道次的峰值应力则高达 631.1 MPa，二者之间的差值达到了 260.3 MPa。当

温度升高至 1100 ℃时，第一道次和第二道次的峰值应力分别下降至 110.4 MPa

和 197 MPa，此时的差值缩减为 86.6 MPa。这种应力变化现象的产生，主要源于

道次间隔期间所发生的静态回复与再结晶行为。在较高的变形温度环境下，原子

的扩散能力得到显著提升，这使得原子能够更为迅速地进行迁移和重新排列。而

在静态回复过程中，位错通过攀移以及交滑移等方式实现了重新分布，部分位错

相互抵消，进而降低了位错密度，有效地减少了晶体内部的变形储能。与此同时，

在静态再结晶过程中原子的扩散作用促进了新的无畸变晶粒的形核与生长。这些

新的晶粒逐步取代了变形后的晶粒，进一步消除了晶体内部的应力集中现象。综

合以上静态回复与再结晶的过程，使得静态软化效果更加充分地显现，最终导致

应力出现显著下降。 
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图 3-7 不同变形温度的真应力-真应变曲线 

3.3.2 变形温度对静态再结晶动力学及晶粒尺寸的影响 

通过热压缩实验可以观察静态再结晶行为，实验设定应变速率为 0.1 s⁻¹，间

隔时间为 100 s，变形量为 70 %，静态再结晶体积分数随变形温度的增加明显增

大，图 3-8展示了这一变化。变形温度从 800 ℃逐步升至 1100 ℃，静态再结晶

体积分数最初为 50.0 %快速增长至 90.3 %。变形温度在 1000~1100 ℃的高温区

间内，原子扩散系数显著增大，晶界迁移率也显著增大，这一变化促使变形储能

得以高效释放，它有力地推动了再结晶进程[79, 81]。当变形温度攀升至 1100 ℃时，

静态软化程度过高导致变形储能大幅减少。分析认为，这是由于高温变形环境下，

大量变形储能通过静态回复和再结晶过程被大量消耗，这直接导致后续退火阶段

用于奥氏体形核与长大的能量相应降低。 

 

图 3-8 不同变形温度时的静态软化分数 
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图 3-9 不同变形温度试样的金相组织，PS点色和晶粒尺寸分布：(a)~(c)HD800-70试

样；(d)~(f)HD900-70试样；(g)~(i)HD1000-70试样；(j)~(l)HD1100-70试样 

在变形量为 70 %、应变速率为 0.1 s⁻¹且道次间隔为 100 s的条件下，不同变

形温度时，经软件伪彩色处理后的金相显微组织图，以及利用 Image-Pro Plus统

计得出的晶粒尺寸分布情况如图 3-9 所示。变形温度处于 800 ℃时材料在经历

70 %变形后积聚了较高的变形储能，由于该温度下原子扩散速率较低，晶界迁移

受到明显阻碍，再结晶晶核要完成晶粒长大过程，就需要克服较高的势垒，最终

形成了尺寸相对较小的再结晶组织，其平均晶粒尺寸为 11.94 μm，如图 3-9(a)和

(c)所示。温度升高至 900~1000 ℃，原子扩散激活能大幅降低，晶界迁移率显著

提升，这为再结晶形核以及晶粒生长营造了极为有利的条件[82]。在此阶段，再结

晶组织通过不断吞噬周围的变形基体，逐步实现了微观结构从塑性变形状态向完
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全再结晶状态的转变。从图 3-9(f)和(i)可以看到，此时平均晶粒尺寸分别达到了

16.04 μm和 19.8 μm。当变形温度达到 1100 ℃时热激活过程充分发挥作用，极大

地促进了晶界的自由迁移，再结晶晶粒通过快速吞并机制，形成了均匀的等轴晶

结构，其平均晶粒尺寸为 26.6 μm，如图 3-9(j)和(l)所示。观察图 3-9(c)、(f)、(i)、

(l)中的晶粒尺寸分布统计结果可知，在 800~1100 ℃的温度范围内，中锰钢的静

态再结晶晶粒尺寸随着变形温度的升高呈现出显著增大的趋势[83]。这一现象充

分证实了热变形温度在再结晶动力学过程中起着决定性的作用，深入揭示了变形

温度与中锰钢微观组织演变之间的内在联系。 

 

图 3-10 不同变形温度下试样的金相组织：(a)HD800-70；(b)HD1000-70；(c)HD1100-

700 

图 3-10(a)~(c)展示了在不同变形温度下，试样直接淬火后的光学显微组织图

像。实验结果清晰地显示，热变形淬火后的试样，其显微组织主要是由沿着 PAGB

分布的马氏体所组成。在 70 %的应变作用下，通过晶粒破碎以及再结晶机制，

PAG得到了显著细化。这种细化效果对于提升材料的热稳定性具有积极意义[84]。

特别值得关注的是，轧制变形过程中所形成的初始马氏体，能够作为新相形核的

优先位置。它可以通过对奥氏体形核动力学以及生长行为的调控，进而对最终组

织的力学响应产生决定性影响[85]。相关研究表明[86]，PAG 的形态演变，主要是
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受到热机械加工参数的调控，而非由化学成分起主导作用，并且 PAG 的形态对

后续的马氏体相变过程有着显著的制约作用。随着变形温度从 800 ℃逐步升高至

1100 ℃，原子扩散能力不断增强，这使得马氏体的形貌逐渐变得不规则。尤其是

在 1100 ℃的高温变形条件下，显微组织呈现出典型的双态特征，既存在着沿变

形方向延伸的纤维状晶粒，同时又有通过再结晶所形成的等轴晶粒。  

3.3.3 变形温度对位错密度演化及变形储能的影响 

图 3-11呈现了在不同变形温度条件下的 X射线衍射图谱。通过显微结构表

征发现，所有试样中都存在少量轧制态残余奥氏体，HD800-70 试样中轧制态残

余奥氏体含量为 1.40 %，HD1000-70试样中含量为 2.48 %，HD1100-70试样中

含量为 2.30 %。图 3-11(b)显示了位错密度演变规律，这是根据公式 2-5）计算

得出的，位错密度与变形温度呈显著负相关，这种现象源于变形温度的影响，它

对位错演化过程产生了不同作用。800 ℃时原子迁移率受限，位错运动受阻，材

料通过位错增殖实现塑性变形，位错密度快速积累。变形温度为 1000 ℃时热激

活效应增强，位错运动方式增多，通过攀移、交滑移等重新排布，湮灭与重组协

同，使位错密度降低。1100 ℃高温变形时原子扩散能力增强使得再结晶充分进

行，新的无畸变晶粒取代高密度位错组织，导致位错密度急剧下降。 

 

图 3-11 不同变形温度的 XRD表征：(a)XRD衍射图谱；(b)位错密度 

通过本章的深入研究，了解变形量的增加能够显著促进静态再结晶晶粒的细

化，而变形温度的升高则会加快再结晶进程，使静态再结晶体积分数增大，同时

对晶粒尺寸和位错密度等微观组织特征产生重要影响。变形储能在微观组织演化

过程中，对后续退火工艺的响应机制尚未完全明确，仍有待进一步深入探究。变
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形储能作为再结晶过程的关键驱动力，其在退火阶段如何与微观组织相互作用，

进而影响最终的组织和性能，是当前研究中的关键问题。所以下一章将紧密结合

IA工艺 645 ℃/30 min），对热变形参数与退火后组织、力学性能之间的内在关

联性展开系统分析。通过研究变形与退火的协同作用，深入阐述在这一过程中组

织演变的具体路径以及性能优化的潜在策略。旨在全面揭示中锰钢在热变形和退

火综合作用下的微观组织演变规律，为中锰钢的实际生产和应用提供更加坚实的

理论基础和技术支持，以满足汽车等行业对先进高强塑积钢材的性能需求。 

3.4 本章小结 

 1）随着变形量的不断增加，第一道次和第二道次的应力呈现出明显的阶

梯状上升趋势，加工硬化现象显著。当变形量从 30 %逐渐增至 70 %时，静态软

化分数从 49 %大幅提升至 84.2 %，平均晶粒尺寸也从 31.6 μm细化至 19.8 μm，

与之同时位错密度不断增加。这一系列变化充分证实，增大变形量能够有效促进

静态再结晶过程中的晶粒细化，为后续退火阶段增加了丰富的奥氏体形核位点。 

 2）关于变形温度的影响，随着温度的逐步升高，两道次峰值应力呈现阶

梯状下降。静态再结晶体积分数则从 800 ℃时的 50.0 % 稳步增加到 1100 ℃时

的 90.3 %。在 800~1100 ℃这一温度区间内，晶粒尺寸随温度升高而显著增大，

位错密度与变形温度呈现出明显的负相关关系。高温环境下，原子扩散和晶界迁

移得以加速，有力地推动了再结晶进程。但需注意的是，当温度达到 1100 ℃时，

过高的静态软化程度会导致变形储能降低，无法为退火过程中奥氏体提供足够形

核驱动力。 
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第 4 章 热变形参数对退火后中锰钢组织与力学性能的影响 

4.1 引言 

第 3 章通过双道次热压缩实验，系统揭示了变形量 30 %~70 %）与温度

 800~1100 ℃）对中锰钢静态再结晶行为及初始组织的调控机制。位错密度随

变形量增加显著提升，为退火提供高密度形核位点；高温促进静态再结晶分数，

但过度消耗储能导致奥氏体逆相变驱动力不足。热变形参数通过变形储能分配调

控初始组织状态，但其与退火工艺的协同作用机制尚不明晰。Han 等人[87]研究

3.5Mn 不同轧制变形量经过 IA后的微观组织，得出晶粒细化的原因是随着轧制

变形量的增加，铁素体的再结晶延缓，奥氏体的形核加速，导致组织细化。Liu

等[62]发现热轧温度降低可细化奥氏体晶粒，但未揭示细晶组织如何影响退火过

程中的应变分配。本章在此基础上，结合 645 ℃/0.5 h临界退火工艺，进一步探

究热变形参数与退火协同作用下的组织演变规律，揭示异质形貌 RA的形成机制

及其对强韧性的优化作用，为后面热轧工艺与退火参数的协同优化提供理论依据。 

4.2 变形量对退火后中锰钢组织与力学性能的影响 

4.2.1 变形量对退火后微观组织的影响 

图 4-1为不同变形量下经过 IA后试样的 SEM显微组织。结合 EDS线扫描

分析，暗灰色凸起区域为 Mn元素富集的 RA，亮灰色凹陷区域为铁素体基体，

如图 4-1(d)。随着变形量从 30 %增至 70 %，退火后试样中铁素体基体内未溶解

碳化物的数量显著增加，这可能是变形量增加促进了碳化物的形核与长大，引入

的位错缠结和晶格畸变为碳化物析出提供了更多的形核位点。高密度位错缠结与

晶格畸变不仅为碳化物提供了非均匀形核位点，还通过应力诱导 C偏聚 Cottrell

气团效应）加速了碳化物的粗化，形成沿轧制方向分布的带状碳化物，如图 4-1(c)

所示。 
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图 4-1 不同变形量试样 IA后的 SEM组织：(a)HD1000-30+IA645；(b)HD1000-50+IA645

样；(c)HD1000-70+IA645；(d)能谱分析 

图 4-2呈现了经不同变形量退火后试样的 XRD衍射图谱，以及与之对应的

RA 体积分数的分析结果。如图 4-2(b)所示，对于 HD1000-30+IA645、HD1000-

50+IA645和 HD1000-70+IA645这三种试样，在断裂前的拉伸试样中 RA的分数

依次为 22.1 %、26.5 % 和 39.9 %；而在断裂后，这三种试样的 RA含量均降至

5 %以下。值得注意的是，随着变形量的逐步增加，退火后试样 RA转化率也呈

现出上升趋势，当变形量达到 70 %时 RA转化率达到了最大值 95 %。这一数据

清晰地表明，变形量的增大能够有效促进退火过程中 RA的相变，进而显著提高

RA的转化率。 

图 4-2(c)进一步深入揭示了不同变形量试样在退火后的位错密度演变规律，

HD1000-30+IA645、HD1000-50+IA645和 HD1000-70+IA645试样中，FCC结构

的位错密度分别为 0.92×10¹⁴ m⁻²、0.90×10¹⁴ m⁻²、0.82×10¹⁴ m⁻²；而 BCC结构的

位错密度则分别为 0.71×10¹⁴ m⁻²、0.74×10¹⁴ m⁻²、0.80×10¹⁴ m⁻²。与退火前的位错

密度相比，这些数值均有显著降低，这表明退火过程对位错具有明显的消除作用。

图 4-2(c)~(d)显示当变形量增大时，FCC相呈现位错密度递减趋势，而 BCC相则

表现为位错密度显著累积，该演化特征与 RA体积分数的动态变化紧密关联，呈

现出显著的协同关系，这一现象源于奥氏体逆相变与再结晶过程的协同作用，4.4
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章将详细分析。 

 

图 4-2 不同变形量试样 IA后的 XRD表征：(a)和(b)拉断前后的 XRD图谱；(c)断前和断后

RA体积分数和转化率；(d)BCC和 FCC位错密度 

图 4-3为不同变形量下经过 IA后的 EBSD显微组织图，其中(a)~(c)为相图，

蓝色和红色区域分别代表 FCC和 BCC相，蓝色线代表小于 15 °的小角度晶界，

黑色线代表大于 15 °的大角度晶界，从 EBSD图可以看出，PAGB和板条束边界

因高界面能 富集 C/Mn）成为奥氏体优先形核位点[88]。HD1000-30+IA645试样

的 RA 含量相对较低呈颗粒状形态且分布较为均匀，大部分晶粒尺寸在 0.4 μm

以下，平均晶粒尺寸为 0.19 μm，如图 4-4 所示。与之相比，HD1000-50+IA645

试样的 RA平均晶粒尺寸增大至 0.29 μm，然而其均匀性有所下降。在形态方面，

该试样中的 RA呈现出细板条状，RA数量明显增多，并且在局部区域出现了 RA

聚集的现象，如图 4-3(b)所示。这是由于退火前轧制变形量所致，在 4.4章节将

进行详细讨论。如图 4-3(c)所示，HD1000-70+IA645样品中的 RA呈现出复杂多

样的形态。除了常见的颗粒状和板条状外，还出现了部分连在一起的块状 RA。

在晶粒尺寸方面，此时 RA 的平均晶粒尺寸增大至 0.47 μm，如图 4-4(b)所示。
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图 4-3(d)~(f)为不同轧制变形量下试验钢的 IPF图，从图中可知不同变形量退火后

的 BCC晶粒大部分取向<111>，而 FCC在变形量为 30 %时织构特征不明显，其

取向分布在<001>和<111>之间，未呈现出明显的取向偏好。这可能是因为 30 %

的变形量条件下，FCC晶粒所受到的变形驱动力相对较小，不足以使其发生大规

模的转动和重排以形成明显的择优取向，随着变形量的增加 FCC晶粒具有<111>

取向。这种不同变形量下 BCC和 FCC晶粒取向的变化，反映了轧制变形量对材

料织构的显著影响，也将直接影响材料的力学性能。 

 
图 4-3 不同变形量试样 IA后的 EBSD组织：(a)和(d)分别为 HD1000-30+IA645的相图和

IPF图；(b)和(e)分别为 HD1000-50+IA645的相图和 IPF图；(c)和(f)分别为 HD1000-

70+IA645的相图和 IPF图 

 

图 4-4 不同变形量试样 IA后的晶粒尺寸统计：(a)晶粒尺寸分布；(b)平均晶粒尺寸 
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4.2.2 变形量对退火后力学性能的影响 

图 4-5为不同变形量的热压缩试样经过 IA后的工程应力-应变曲线及力学性

能。由图可见，HD1000-30+IA645、HD1000-50+IA645 和 HD1000-70+IA645 三

者的应力-应变曲线出现了锯齿状波动 PLC带），但没有屈服点延伸。Cai等人

[89]提出锯齿状行为源于不连续的 TRIP效应。在变形过程中，该效应于临界应力

处发生，引发局部应力的松弛与传递，进而产生额外应变，增强材料的延展性[90]。

样品HD1000-30+IA645的YS为 596 MPa，UTS达到 1232.9 MPa，TEL为 18.96 %，

UTS×TEL为 23.36 GPa·%。样品 HD1000-50+IA645的 YS、UTS以及 TEL均有

所提升，分别为 703.9 MPa、1281.3 MPa和 22.9 %，UTS×TEL为 29.34 GPa·%。

而HD1000-70+IA645样品的综合机械性能最为优异（ UTS×TEL为 39.30 GPa·%），

尽管其 UTS降至 1255.3 MPa，但其 YS高达 791 MPa，TEL达到 31.31 %，如图

(b)和(c)和所示。 

 

图 4-5 不同变形量试样 IA后的力学性能：(a)工程应力-应变曲线；(b)力学性能参数；

(c)PSE(UTS×TEL) 

分析认为，HD1000-70+IA645试样之所以能够呈现出最高的屈服强度，其核

心机制可归因于在变形与退火过程中微观组织多尺度的协同演化所产生的强化

效果。从图 4-3(c)中可以清晰地观察到，在 HD1000-70+IA645的退火过程中，铁
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素体通过再结晶作用形成了细小的晶粒结构。这种晶粒细化现象显著提升了

Hall-Petch 效应，即随着晶粒尺寸的减小，材料的强度和硬度得以提高。对铁素

体晶粒进行尺寸统计得出，变形量为 30 %、50 %和 70 %时退火后对应的铁素体

晶粒尺寸依次减小，分别为 1.6 μm、1.4 μm和 1.1 μm。由此可知，随着铁素体晶

粒尺寸的逐渐细化，该试样的屈服强度也随之显著提升。此外，从图 4-3(a)和(b)

可以看出 HD1000-300+IA645 和 HD1000-50+IA645 的 RA 呈现出单一的形貌，

且晶粒尺寸较小。在这种情况下，RA的稳定性较高，TRIP效应并不强烈。然而，

HD1000-70+IA645试样不仅具有最高的 RA体积分数，还展现出异构形貌。在拉

伸过程中，这种异构形貌的 RA能够持续发生相变，从而使得该试样具备了最高

的延伸率，如图 4-5(b)所示。 

 

图 4-6 不同变形量试样 IA后的加工硬化率和真应力-真应变曲线：(a)HD1000-30+IA645；

(b)HD1000-50+IA645；(c)HD1000-70+IA645 

图 4-6为 HD1000-30+IA645、HD1000-50+IA645和 HD1000-70+IA645试样

WH和真应力-真应变曲线的关系，所有试样WH变化展现出 3个阶段，即 S1，

S2，S3。其中 S1阶段加工硬化率快速下降，WH值迅速降低，归因于铁素体基体

的塑性变形主导及位错动态回复的协同作用，此时位错滑移阻力较低，材料通过

位错增殖与重组释放应力，导致加工硬化能力快速降低[28, 91]。在 S2阶段WH值

随应变增加呈波动上升趋势，这是 TRIP效应与应力松弛交替作用的体现。一方
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面，低稳定性 RA发生马氏体相变产生高密度位错，阻碍位错运动，使WH值升

高；另一方面，局部应力通过多相界面 铁素体/马氏体/RA）传递重新分布，降

低位错滑移阻力，导致 WH 值回落。不同试样在该阶段存在差异，HD1000-

30+IA645因 RA体积分数较低 22.1 %）、晶粒细小 0.29 μm），相变产生的细

马氏体通过晶界强化显著提升WH值峰值[92]，如图 4-6(a)所示；HD1000-70+IA645

的 RA体积分数最高（ 39.9 %），且异质形貌 块状、板条状和粒状）使 TRIP效

应在宽应变区间（ 0.02≤ε≤0.23）分阶段触发，WH波动持续期最长，有效延缓颈

缩[26]，如图 4-6(c)所示。这与 Wang 等人[93]和 Zhao 等人[60]的研究结果一致。S₃

阶段作为失稳期，TRIP效应耗尽后，位错塞积与微裂纹萌生引发应力集中，WH

值急剧下降，材料进入塑性失稳阶段。 

4.3 变形温度对退火后中锰钢组织与力学性能的影响 

4.3.1 变形温度对退火后微观组织的影响 

图 4.7 为不同变形温度后退火试样的 SEM 图，不同变形量退火后的组织由

残余奥氏体 RA）、铁素体 F）和碳化物组成。 

 

图 4-7 不同变形温度试样 IA后的 SEM组织：(a)HD800-70+IA645；(b)为 HD1000-

70+IA645样；(c)HD1100-70+IA645 
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由于轧制变形量的存在，RA 的分布呈现不均匀性。RA 在 PAGB 和变形带

附近更容易形核和长大。这是因为这些区域存在较高的能量和较多的缺陷，如位

错等，为 RA 的形核提供了有利条件。随着变形温度的升高，进行 IA 后的 RA

数量和晶粒尺寸呈现出先增大后减少。HD1000-70+IA645 和 HD1100-70+IA645

样品中渗碳体颗粒较多，而 HD800-70+IA645中几乎未发现渗碳物。如图 4-7(c)

所示，由于 800 ℃变形温度较低，实验钢的回复和再结晶受到阻碍，使得 HD800-

70+IA645在 IA过程中渗碳体溶解[62]。 

 

图 4-8 不同变形温度试样 IA后的 XRD表征：(a)和(b)拉断前后的 XRD图谱；(c)断前和断

后 RA体积分数和转化率：(d)BCC和 FCC位错密度 

图 4-8 展示了不同轧制温度试样 IA 后的 RA体积分数和位错密度情况。随

着轧制温度的升高，IA后的 RA体积分数和转化率呈现出先增加后降低的趋势，

其中 D800-70+IA645、HD1000-70+IA645和 HD1100-70+IA645分别为 34.6 %、

39.9 %和 13.3 %，并且每个样品 RA的转化率均在 85 %以上，如图 4-8(c)所示。

与之不同的是，位错密度则呈现逐渐递减的趋势，如图 4-8(d)所示。分析认为，

在 800 ℃轧制条件下，70 %变形量导致高位错密度，虽然 IA过程热激活效应增

强位错运动能力，促使缠结位错通过滑移和攀移发生重排与湮灭，导致位错密度
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显著降低[84]。但残留的变形储能不仅为奥氏体形核提供有效驱动力，同时通过钉

扎效应抑制晶粒粗化，最终获得 34.6 %的 RA含量。值得注意的是，当轧制温度

进一步升高到 1000 ℃时，静态再结晶降低了初始位错密度，IA过程中相对较高

的位错密度可以促进 C/Mn的扩散，从而增强奥氏体逆相变动力学并增加 RA体

积分数[84]，从而实现 39.9 %的峰值体积分数。从图 3-11(b)可以得到，当轧制温

度达到 1100 ℃时，完全再结晶组织导致初始位错密度急剧下降。尽管退火温度

低于轧制温度，但低密度位错无法提供足够形核驱动力，同时位错通过回复和再

结晶持续减少，最终致使 RA体积分数骤降至 13.3 %。该现象充分验证变形储能

在 RA形核过程中的核心驱动作用。 

图 4-9为不同变形温度后退火试样的 EBSD图，由于扫描步长为 0.05 μm，

小于此步长的晶粒将无法识别。HD800-70+IA645试样的 RA以细板条状和粒状

为主。这是因为当在 800 ℃变形时，因变形温度较低，材料未发生完全再结晶，

保留了大量高位错密度和未再结晶晶粒，为后续退火提供了丰富的形核位点 如

位错缠结、亚晶界），如图 3-9(a)所示。在 645 ℃临界退火后，但由于退火温度相

对较低且保温时间有限，合金元素（ C/Mn）的扩散受到抑制，RA倾向于在局部

富集区域 如位错线、相界面）形核，最终在高缺陷密度促进形核但扩散不足抑

制晶粒长大的情况下，形成细小、均一形貌的板条状和粒状 RA，平均尺寸为 0.32 

μm如图 4-10所示。HD1000-70+IA645的 RA晶粒呈现多种形态，其中包括有块

状，板条状和粒状，如图 4-9(a)；与之相反，HD1100-70+IA645的 RA晶粒从数

量和尺寸方面都大幅度减少，平均晶粒尺寸为 0.28 μm，如图 4-9(c)和图 4-10所

示。变形温度 1100 ℃过程中即发生动态再结晶，且在后续道次停留阶段（ 100 s）

通过晶界迁移完成静态再结晶，从而导致晶界数量减少。RA逆相变优先在 PAGB、

马氏体板条晶界和大角度晶界形核[94]。晶界作为新相的重要形核位点，其数量的

减少意味着相变形核点的减少，这不利于 RA的形核。此外，在 1100 ℃的变形

温度下，由于原子的热激活能力较强，位错等晶体缺陷更容易通过回复和再结晶

等过程湮灭和重组[95]。这一过程使得变形后的组织变形储能相对较低。而变形储

能是退火过程中相变驱动力的重要来源之一。因此，较低的变形储能会导致退火

时相变驱动力较弱，从而不利于 RA的形成，使得形成的 RA数量相对较少。图

4-9(d)~(i)为不同轧制变形温度试样的 IPF图，从图中可知不同轧制变形温度影响
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着退火后的 BCC和 FCC晶粒取向，HD800-70+IA645和 1100-70+IA645中 BCC

晶粒没有呈现出较明显取向特征，而 FCC 晶粒没有呈现出较明显<111>取向特

征。 

 

图 4-9 不同变形温度试样 IA后的 EBSD组织：(a)和(d)分别为 HD800-70+IA645的相图和

IPF图；(b)和(e)分别为 HD1000-70+IA645的相图和 IPF图；(c)和(f)分别为 HD1100-

70+IA645的相图和 IPF图 

 

图 4-10 不同变形温度试样 IA后的晶粒尺寸统计：(a)晶粒尺寸分布；(b)平均晶粒尺寸 

4.3.2 变形温度对退火后力学性能的影响 

图 4-11 展示了不同变形温度经 IA 后试样在室温下拉伸变形后的工程应力-

应变曲线及其力学性能。随着变形温度的升高退火后试样的强度和 TEL 呈现出
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先上升后下降的趋势。具体而言，当变形温度为 800 ℃时退火后试样的 YS为 688 

MPa，UTS达 1255.3 MPa，TEL为 28.6 %，PSE为 35.9 GPa·%；而当变形温度

升至 1100 ℃时，YS变为 754 MPa，UTS降至 1081.4 MPa，TEL为 28 %，PSE

为 35.9 GPa·%。其中，当变形温度为 1000 ℃时，材料展现出最优的综合力学性

能。 

 

图 4-11 不同变形温度试样 IA后的力学性能：(a)工程应力-应变曲线；(b)力学性能参数；

(c)PSE(UTS×TEL) 

由力学曲线可以看到知，HD800-70+IA645和 HD1000-70+IA645的拉伸曲线

上出现 PLC带，而 HD1100-70+IA645的拉伸曲线未出现。分析认为，在 800 ℃

和 1000 ℃时，较低轧制温度使材料微观结构存在更多缺陷和内应力，利于溶质

原子偏聚，增强了其与位错的相互作用，且低温轧制导致的晶粒变形不均匀在 IA

后影响位错分布和运动，使位错更易被钉扎和释放，促使 PLC带出现[96, 97]。而

在 1100 ℃高温轧制变形条件下，位错密度的降低表明位错逐渐湮灭，大大降低

了溶质原子和位错之间固定的可能性，这也解释应力锯齿的消失[97]。 

经不同轧制温度退火后的试样部分曲线均存在明显锯齿状特征，这是由于试

样 RA 含量和稳定性的差异[37]。而中锰钢的力学性能主要取决于 RA 所引起的

TRIP效应。因此，试样微观结构的不同导致WH行为的差异，宏观表现为力学
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性能上的显著差异。图 4-12 是不同变形温度退火后试样拉伸过程中的加工硬化

率曲线，其加工硬化行为大致可分为三个阶段，即 S1、S2和 S3。三个阶段产生

的原因在上节已经进行阐述。其中 HD800-70+IA645 和 HD1000-70+IA645 加工

硬化类似，加工硬化曲线在 S2 阶段出现动态应变时效现象，由前文所知，这种

现象和 TRIP 效应密切相关。因此两者在拉伸过程中均发生强烈的不连续 TRIP

效应。从图 4-12(c)可以看到 HD1100-70+IA64 在 S2阶段不存在明显的 TRIP 效

应，这可能是因为 RA体积分数仅为 13.3 %，组织主要以铁素体为主，再加上 RA

晶粒比较细小，稳定性比较高，在变形过程中很难发生激烈的 TRIP效应，主要

依靠自身组织（ 铁素体）进行协调变形。铁素体变形产生的软化作用，缓解了材

料内部的应力集中。应力集中的缓解使得位错运动相对更容易，加工硬化的效果

减弱，因此整个变形过程中表现为连续下降。 

 

图 4-12 不同变形温度试样 IA后的加工硬化率和真应力-真应变曲线：(a)HD800-

70+IA645；(b)HD1000-70+IA645；(c)HD1100-70+IA645 

4.4 变形储能差异化分配主导的再结晶与奥氏体逆相变竞争机制 

如前文所述，变形量和变形温度等参数会使变形后组织的变形储能及初始晶

粒尺寸产生差异，进而显著影响退火后的再结晶程度、微观组织形貌与晶粒尺寸

[98]。而变形量对中锰钢退火后微观组织和力学表现更为显著，在此重点讨论变形
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量对退火后组织演变机理分析。 

中锰钢在 IA过程中不仅发生奥氏体逆相变，也发生变形马氏体的回复和再

结晶过程。变形量从 30 %增至 70 %，退火后试样 RA含量增多，晶粒尺寸增大

且形貌多样，如图 4-3(a)~(c)所示。图 4-13 为不同变形量试样退火后的 BCC 和

FCC核平均取向差 Kernel Average Misorientation, KAM）图以及再结晶图。KAM

图可表征局部晶格畸变，与 GNDs密度、局部应变相关，高 KAM值意味着大量

GNDs，能反映退火中的再结晶程度与奥氏体逆相变情况。由图 4-13(a)~(c)可见，

随变形量的增大，BCC相的 KAM值逐渐升高，表明其位错密度的逐渐增大和再

结晶程度的减弱。由图 4-13(d)~(f)可见，随变形量的增大，FCC相的 KAM值逐

渐升高，表明其位错密度的逐渐降低和奥氏体逆相变的增强。而图 4-13(g)~(i)显

示，试样的再结晶程度呈现随变形量的增大先升高后降低的非单调变化。 

首先，变形量影响奥氏体逆相变的形核与长大。奥氏体逆相变的形核受化学

自由能、界面能和弹性错配能的影响[99, 100]。从图 4-3 可以看出奥氏体逆相变优

先在 PAGB、马氏体板条晶界和具有高界面能的大角度晶界形核，之后在小角度

晶界形核。变形量从 30 %增加到 50 %再到 70 %，PAG尺寸从 31.6 μm降低到

23.1 μm再到 19.8 μm，如图 3-4所示；从图 3-6(b)可以看出，变形量为 30 %、

50 %试样初始位错密度分别为 3.49×10¹⁴ m⁻²、3.58×10¹⁴ m⁻²，而变形量 70 %的试

样但其初始位错密度相对较高，为 3.84×10¹⁴ m⁻²。由此可见，30 %、50 %变形量

较低，变形组织 PAG 尺寸较大，且位错密度和变形储能较低，这导致退火时奥

氏体形核点减少。而 70 %变形量较高，变形组织 PAG细小，具有大量 PAGB、

片层界面和位错等，为奥氏体逆相变提供更多形核点。因而，HD1000-30+IA645

试样由于退火过程中形核点较少，退火后 RA含量较低，呈现较小的粒状且分布

较为分散，如图 4-3(a)所示。HD1000-50+IA645 试样具有相对较高的变形储能，

这促使部分粒状 RA逐渐长大，并相互连接，进而转变为板条状形貌的 RA。与

此同时，RA的含量也有所增加，最终呈现出板条状与粒状并存的混合形貌，如

图 4-3(b)所示。而 70 %高变形量导致变形过程中产生大量的变形带和位错缠结，

为奥氏体逆相变提供更多的形核点和驱动力，因而 IA过程中产生奥氏体形核和

长大，并且使得奥氏体在一些区域形成了连续相连区域[61]，最终形成块状、板条

状和粒状多种形貌，如图 4-3(c)所示。此外，变形后的轧制态奥氏体存在可以作
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为奥氏体逆相变的形核点。从图 3-6可知，HD1000-30、HD1000-50和 HD1000-

70试样的轧制态奥氏体含量分别为 1.73 %、2.80 %和 2.48 %。这与 Hu等人[101]

文献得到的结论相一致，即随着轧制变形的增加，原本的轧制态奥氏体含量减少，

且压下率达到 30 %之后含量趋于稳定，约为 2 %。不同变形量后轧制态奥氏体

含量在 2 %左右，因而轧制态奥氏体对奥氏体逆相变影响不大。由此可见，随着

初始组织变形程度的增大，退火后逆相奥氏体逆相变动力增强。这与FCC相KAM

图演变过程分析相一致。 

 

图 4-13 不同变形量试样 IA后 BCC、FCC的 KAM和再结晶：(a)、(d)和(g)HD1000-

30+IA645；(b)、(e)和(h)HD1000-50+IA645；(c)、(f)和(i)HD1000-70+IA645 

其次，再结晶的驱动力源于变形储能的降低，而变形储能与变形量相关，所

以变形量会影响中锰钢变形组织的再结晶动力学。当变形量从 30 %增至 70 %，

初始位错密度从 3.49×10¹⁴ m⁻²升至 3.84×10¹⁴ m⁻²，变形储能增加为后续退火时再
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结晶提供驱动力。经 IA后BCC位错密度从 0.70×10¹⁴ m⁻²反而增至 0.76×10¹⁴ m⁻²，

再结晶程度呈现先升高后降低的非单调变化。随着再结晶驱动力的增大，退火后

组织位错密度和再结晶程度都出现了反常现象，这是什么原因呢？这是奥氏体逆

相变与变形马氏体/铁素体再结晶过程中动态竞争的结果。对于中锰钢，奥氏体

逆相变驱动力大于再结晶驱动力[102]，逆相变一般先于变形组织的再结晶发生，

但再结晶一旦开始，无畸变新晶粒覆盖原变形和回复组织，会减少奥氏体形核点，

成为逆相变的竞争机制。低变形量 30 %~50 %）时，变形储能较低，此时变形

马氏体/铁素体再结晶驱动力占据主导地位，奥氏体逆相变动力被削弱。70 %高

变形量时，储存能显著升高（ 3.84×10¹⁴ m⁻²），优先驱动奥氏体逆相变，马氏体板

条界面提供大量形核位点，Mn/C元素沿位错管道快速扩散加速奥氏体形核，而

变形马氏体/铁素体再结晶因残余变形储能不足受到限制，此时逆相变占主导地

位，呈现再结晶程度降低的现象。 

 

图 4-14 变形量 30 %和 70 %试样在 IA过程中的组织演变机制 

基于以上分析，图 4-14 系统阐释了不同变形量中锰钢在退火过程中的组织
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演变机制。在 70 %高变形量条件下，高温变形组织呈现细小 PAG特征。当淬火

到室温时，获得高位错密度、高存储能的板条马氏体组织。并且在 IA过程中，

初始组织中细化的 PAGB、板条马氏体束及位错网络为奥氏体逆相变提供丰富的

形核位点，促使奥氏体逆相变优先激活。而较高的变形储能使奥氏体发生长大并

相连聚集而形成块状奥氏体，最终形成块状和板条、粒状等多形貌异质结构组织。

由于逆相变与再结晶的竞争机制，导致变形马氏体/铁素体再结晶程度削弱，退

火后铁素体内位错密度较高，如图 4-13所示。相比之下，30 %低变形量试样的

初始组织表现为粗大 PAG 及较低位错密度，导致退火过程中有效形核位点显著

减少。在此条件下，变形马氏体/铁素体的再结晶驱动力占据主导地位，而奥氏体

逆相变动力学受到明显制约。研究结果表明，退火组织演变机制呈现显著的变形

量依赖性，低变形量条件以再结晶主导机制为主，而高变形量（ 70 %）状态则转

为奥氏体逆相变主导机制。这种机制转变的本质源于变形储能对再结晶驱动力与

奥氏体逆相变驱动力的差异化分配规律。 

4.5 基于原位 EBSD 揭示异质结构中锰钢残余奥氏体相变行为 

从上文可知，HD1000-70+IA645的力学性能最优，并且为了进一步研究其拉

伸变形行为，使用原位拉伸技术进行表征，以了解中锰钢的主要变形机制。图 4-

15 表示 HD1000-70+IA645 样品的原位拉伸过程中不同变形条件下的相分布图、

IPF图和 KAM图。蓝色区域和红色区域分别代表 RA和铁素体相。在 5 %的样

品以及后续拉伸应变状态下的样品组织中出现了菊池花样质量较低的暗区，且块

状 RA晶粒明显减小，而 GNDs显著增加。马氏体相变是一种体积膨胀的过程，

相变产生的体积变化会在材料内部产生应力，因此产生的菊池花样质量较低的暗

区可认为是新形成的马氏体[52, 103]。由图 4-15(a1)可以看到，试样在拉伸变形前的

RA以板条状和块状为主，分布于板条状和铁素体之间。从 4-15(c1)和 4-15(c2)所

示，未变形状态下块状 RA的 KAM值较低，当对样品施加 5 %的拉伸应变后，

观察到明显的组织转变，其中 RA体积分数从 38.4 %降低到 20 %，块状 RA晶

粒沿相界或晶界相邻的区域中发生整体或部分马氏体转变 又叫分段马氏体转

变）。分段马氏体转变将块状 RA 进一步分割成更加细小的颗粒，从而使其稳定

性进一步增加，如图 4-15(a2)中的白色实线方框所示。这说明块状 RA具有较低
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的稳定性，在 5 %应变下优先转变为马氏体；相比之下，细板条状和粒状 RA仍

然存在，由图 4-15(a2)中的白色实线椭圆表示。图 4-15(c1)~(c4)为 RA的 KAM，

从图中可以看到在相界或晶界相邻的 RA晶粒区域中观察到较高的 KAM值。 

 

图 4-15 HD1000-70+IA645试样 0 % (a1)、(b1)和(c1)）、5 % (a2)、(b2)和(c2)）、

15 % (a3)、(b3)和(c3)）、断裂 (a4)、(b4)和(c4)）时的原位 EBSD观察；(a1)~(a4)相位分

布图；(b1)~(b4)为 IPF图；(c1)~(c4)KAM图 

此外，与块状 RA相比，颗粒和板条状 RA晶粒表现出较高的 KAM值。研

究表明，RA中的大量 GNDs可以通过阻碍马氏体相变过程中原子运动来固定相
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边界，从而提高奥氏体的稳定性[56]。因此具有低 KAM值的块状 RA优先发生马

氏体相变。当应变进一步增加到 15 %时，大部分块状和板条状 RA 发生相变，

观察到位于边界处的 RA晶粒数量极为稀少，此时仅剩具有高 KAM值的颗粒状

以及少量细板条状 RA，如图 4-15(a3)所示。当断裂时，与 15 %应变下观察到的

相变相比，马氏体相变持续发展，并在 31 % 断裂）的应变下进一步吞噬 RA。

IPF图分析表明，同一原 PAGB内再生的 RA呈现一致的晶体取向特征，其成核

过程严格遵循与相邻马氏体基体间的特殊取向关系[15]。进一步研究表明，在拉伸

变形过程中，RA 晶粒展现出显著的取向稳定性，始终以＜111＞//拉伸轴 TA）

的择优取向为主导，如图 4-15(b1)~(b4)所示。这种取向继承性源于 RA与母相马

氏体间的严格位向约束，而 Zhang等人[104]和Wang等人[93]证明了 RA＜111＞//TA

织构的高位错存储能力，这有利于位错堆积、缠结和交叉滑移，从而提高变形相

容性和 RA稳定性。这种晶体学特性的定向调控为 TRIP效应与 HDI强化的协同

作用提供了关键结构基础。研究表明，RA 的稳定性受化学成分[105, 106]、晶粒尺

寸[107]、形貌[108]、应变配分[109-111]和位错密度[50, 57, 103]等几个因素的影响。通过上

述分析，不同形貌 RA伴随不同稳定性，块状稳定性最差，板条状和粒状更高的

合金含量和更细小的晶粒尺寸导致其更高的稳定性。此外，RA还具有较宽范围

的晶粒尺寸，如图 4-4(a)所示。不同形貌和晶粒尺寸分散分布的异质 RA产生梯

度稳定性，从而在变形过程中引发多阶段 TRIP效应。 

图 4-16 为 HD1000-70+IA645 样品在原位拉伸过程中不同变形量下的 BCC

和 FCC的 KAM值定量统计，与图 4.15(c1)~(c4)所示的结果相对应。随拉伸应变

增大，RA体积分数持续降低，对于 FCC相而言，KAM值在 0~1范围内的比例

随着拉伸变形的增加而减少，KAM 值 2~3 范围内的比例则显著增加，如图 4-

16(b)所示。这种现象源于 FCC 相内位错滑移/增殖导致的晶格畸变加剧，其高

KAM区域(>2 °)与马氏体相变区的高度重合证实了位错强化与 TRIP效应的协同

作用机制，如图 4-15(c1)~(c4)。而从图 4-16(a)可见，BCC相 铁素体/马氏体相）

的 KAM 值变化相对较小，这一现象说明 FCC 相是变形的主要承载相。此外，

GNDs 密度取决于位错密度，如图 4-16(c)。可以看出，随着应变的增加 FCC 中

的 GNDs增长速度远高于 BCC中 GNDs。该材料包含铁素体和 RA的异质结构，

因而二者具有明显的强度和变形能力的差异。软/硬相（ RA/铁素体）之间的力学
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不相容导致了变形过程中的应变分配[104]。 

 

图 4-16 HD1000-70+IA645不同变形量下的 KAM值及 GNDs密度的影响：(a)BCC相 KAM

分布；(b)FCC相 KAM分布；(c)BCC和 FCC的 GNDs密度演变 

GNDs是由靠近边界的软相中的 Frank-Read(F-R)位错源产生的，以适应非均

匀应变并保持界面的完整性[112]。GNDs的堆积在长程应力场中产生 HDI应力，

为材料提供了额外的强化[113]。异质界面处累积的 HDI应力通过背应力强化机制

接续主导塑性变形，在晶界处积累的位错产生的 HDI应力表示为[114]： 

                             
HDI

Mubn

d
 =                        4-1） 

其中 M、u、b、d和 n分别是泰勒因子、剪切模量、Burgers矢量的大小、平均

晶粒尺寸和相对于单个边界的 GNDs数量。 

GNDs 密度可通过应变梯度理论计算，其值越大表明塑性变形程度越高度，

计算方法如下[115]： 

2GND

ub


 =                         4-2） 

其中 ρGNDs是位错密度，θ表示局部取向差，b是 Burgers矢量（ BCC为 0.248 nm，

FCC为 0.254 nm），u是单位长度（ 100 nm）。HDI应力随着堆积 GNDs的增加而
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增加[50]，如图 4-16(c)所示。GNDs 在非均相微观结构的 BCC 和 FCC 晶粒中积

累，提高了马氏体转变的驱动力[115]。总之，由于 RA 的多形貌和宽域晶粒尺寸

分部导致的梯度稳定性，多级 TRIP 效应发生在 HD1000-70+IA645 样品中。此

外，软域、硬域之间强的应变配分和显著的应变梯度促进了 HDI强化。因此，异

质结构中锰钢内在机制可归结为：异构 RA组织通过多形貌与宽域晶粒尺寸分布，

在塑性变形过程中诱发多阶段 TRIP 效应，并与 HDI 应力强化效应形成协同作

用，从而有效抑制颈缩失稳[116]。 

4.6 本章小结 

 1）变形量从 30 %增加到 70 %，显著促进了静态再结晶晶粒的细化，位错

密度从 3.49×10¹⁴ m⁻²增加到 3.84×10¹⁴ m⁻²，为 RA提供了高密度的形核位点。退

火后，RA体积分数随变形量的增加而显著提升，在 70 %变形量下，RA体积分

数达到 39.9 %，并呈现出块状、板条状和粒状的多形貌异质结构。在 70 %变形

量结合 645 ℃/0.5 h 的退火工艺下，试样表现出最佳的综合力学性能，YS 达到

791 MPa，UTS为 1255 MPa，TEL为 31.3 %，PSE达到 39.3 GPa·%。 

 2）变形量对中锰钢退火后的组织演变有显著影响。30 %低变形量试样的

初始组织表现为粗大的 PAG 和较低的位错密度，导致退火过程中有效形核位点

减少，再结晶驱动力占据主导地位，奥氏体逆相变动力学受到制约。相反，70 %

高变形量状态下，变形储能显著增加，退火过程中奥氏体逆相变驱动力增强，转

变为奥氏体逆相变主导机制。这种机制转变源于变形储能对再结晶驱动力和奥氏

体逆相变驱动力的差异化分配。 

 3）变形温度的升高 从 800 ℃到 1100 ℃）加速了再结晶进程。然而，过

高的变形温度（ 1100 ℃）致变形储能不足，RA体积分数骤降至 13.3 %。在 1000 ℃

变形温度下，试样表现出最佳的综合力学性能。800 ℃和 1000 ℃变形试样由于

高位错密度引发了 PLC效应，而 1100 ℃试样由于低位错抑制了 TRIP效应。 

 4）对 HD1000-70+IA645试样进行原位拉伸实验，发现不同形貌的奥氏体

具有不同的稳定性。块状稳定性最差，板条状和粒状 RA具有更高的稳定性。此

外，RA具有较宽范围的晶粒尺寸。这种具有不同形貌和晶粒尺寸的异质 RA产

生了梯度稳定性，在变形过程中引发了多阶段 TRIP效应。此外，不同形态、晶
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体结构和位错密度的相区之间存在的强度差异，激发了强烈的应变分配和应变梯

度，从而有效促进了 HDI强化效应。  
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第 5 章 临界退火工艺对热轧中锰钢组织与力学性能的影响 

5.1 引言 

通过第 4章研究发现，在 1000 ℃变形温度、70 %变形量条件下，经 645 ℃/0.5 

h退火后，试样通过高位错密度与细晶组织协同作用，实现了铁素体-奥氏体双相

异质结构，RA体积分数达 39.3 %，强塑积突破 39.3 GPa·%（ UTS为 1255 MPa，

TEL为 31.3 %）。然而，要实现中锰钢性能的全面优化，仅依靠热变形参数的调

控是不够的。退火工艺作为材料制备过程中的关键环节，对微观组织和力学性能

有着同样重要的影响。Sahoo等人[117]在 780 °C退火时获得板条/等轴混合形貌的

RA结构，其分级稳定性促使变形过程中依次触发 TRIP效应、TWIP效应和不连

续 TRIP效应在内的多种加工硬化机制，从而获得 PSE高达 56 GPa·%的优异力

学性能。Sun 等人[118]在 IA800 ℃后获得双峰尺寸分布的 RA 晶粒，通过稳定性

梯度设计成功激活多级 TRIP效应，获得了 UTS为 1048 MPa，TEL为 63 %的优

异力学性能。Zhang等人在 680 ℃短时退火 10 min）获得非均质双相组织，变

形过程中依次发生了 TRIP 效应、TWIP 效应、HDI 协同硬化和位错强化等多种

强化和延展性增强机制。值得注意的是，现有研究对 TRIP效应与 HDI强化的动

态交互作用及其对宏观力学响应的贡献机制仍缺乏系统阐释。 

因此本章研究采用 SEM、TEM、XRD及 EBSD等多尺度表征技术，结合中

断拉伸与 KAM分析，解决退火温度与时间如何通过碳化物溶解行为调控 RA形

核与稳定性，塑性失稳 PLC效应）与 RA稳定性、位错密度的定量关联性。同

时，剖析异质双形貌 RA 块状与板条状）的梯度 TRIP效应与 HDI强化之间的

协同作用机制。 

5.2 退火温度对中锰钢组织与力学性能的影响 

5.2.1 退火温度对微观组织的影响 

图 5-1显示了中锰钢热轧样品的微观组织和晶粒形貌。可以从金相看出退火

前的初始组织呈现为几种不同形态的马氏体，例如板条状和块状。如图 5-
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1(b)XRD测试表明，热轧试样中轧制态残余奥氏体体积分数为 6.14 %，源于热轧

空冷过程中 C/Mn元素富集抑制完全相变[119]。 

 

图 5-1 (a)热轧试样未热处理的 SEM组织；(b) XRD衍射图谱 

 

图 5-2 不同 IA温度试样的 SEM组织：(a)HR+IA600-4h；(b)HR+IA645-4h；

(c)HR+IA660-4h；(d)HR+IA690-4h 

图 5-2展示了中锰热轧钢经 4小时 IA后的显微组织结构，其中暗灰色凸起

区域对应 RA，亮灰色凹陷区域为铁素体。不同退火温度显著影响组织演变规律，

在退火 600 ℃时，RA 呈现细板条状形貌，铁素体基体出现大量碳化物的析出。

随着温度升高，碳化物的溶解得到促进，C/Mn 等元素得以更有效地扩散至 RA
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中。一方面，更多的 C/Mn 原子融入 RA 促使其体积分数显著增加；另一方面，

较高的温度为原子提供了更多的能量，使得 RA的生长方式发生变化，部分板条

状 RA晶粒因界面能降低，逐渐转变为块状 RA晶粒，从而形成了板条状与块状

混合的组织形态[52]，如图 5-2(b)所示。因此，在 660 ℃退火的组织中，块状 RA

逐渐成为主导相，仅在局部区域保留板条状特征。此时，较高的温度极大地促进

了碳化物的溶解以及元素的扩散，RA的生长与形态转变更为充分，块状 RA凭

借更低的界面能在竞争生长中占据优势，成为组织中的主要组成部分。当退火温

度达到 690 ℃时，RA热稳定性降低诱发马氏体相变，最终形成铁素体-RA-马氏

体三相共存组织[120]，如图 5-2(d)所示。 

 

图 5-3 HR+IA645-4h的 TEM形貌 

通过 TEM对实验钢微观组织进一步深入分析，以确定其精细微观结构。图

5-3为实验钢 HR+IA645-4h的 TEM 形貌，其中 F 代表铁素体，RA代表残余奥

氏体。从图中可以看到，微观组织主要为铁素体和 RA两相结构，并且从中并未

发现未溶解的渗碳体颗粒。其结果与 SEM组织结果相一致。 

图 5-4(a)~(b)展示了热轧中锰钢经不同 IA温度处理后的 XRD图谱及 RA体
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积分数定量分析结果。XRD分析表明，RA体积分数呈单调上升趋势，由 600 ℃

时的 31.99 %显著增至 660 ℃时的 50.15 %，这一趋势与 SEM观测结果相吻合。

随着退火温度升高，渗碳体逐渐溶解并作为 RA形核位点，从而促进 RA体积分

数增加[121]。当温度达到 690 ℃时，由于 RA发生大规模马氏体相变，其体积分

数骤降至 8.5 %，如图 5-4(b)所示。 

 

图 5-4 不同 IA温度试样的 XRD表征：(a)不同 IA温度的 XRD图谱；(b)RA体积分数和

RA中 C含量；(c)根据软件拟合得出 RA中Mn和 Si含量；(d)不同 IA温度的维氏硬度 

采用 XRD衍射分析结合数值模拟（ Pandat2023）方法对不同 IA温度试验钢

中 RA 的 Mn、Si 含量进行定量表征，结果如图 5-4(b)~(c)所示。从图中可以看

到，随着 IA温度的升高，原子热激活能显著提高，这使得 C/Mn原子的扩散速

率显著加快（ 这 Si含量较少，可忽略）。由于扩散作用增强，RA中的 C/Mn元

素持续向周围组织迁移，导致 RA中 C/Mn 元素含量不断降低。当 IA 温度达到

690 ℃时，由于 RA中 C/Mn元素过低，再加上 IA温度的不断升高，RA晶粒尺

寸不断变大，从而导致其稳定性变差，因此冷却过程中发生了马氏体相变[122, 123]。

图 5-4(d)为不同 IA 温度试样的维氏硬度 HV），通过每个试样选取十个测量点

的平均值为最终测量结果。600~660 ℃退火试样的铁素体/奥氏体双相组织硬度稳
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定在 290±10 HV区间，而 690 ℃试样因马氏体相变致使硬度跃升至 400.4 HV，

较常规双相组织提升 38 %。该硬度突变现象与 XRD检测到的马氏体特征峰共同

验证了相变发生，如图 5-4(a)所示。 

表 5-1展示了不同 IA条件下 FCC和 BCC的位错密度数据。从数据变化趋

势来看，随着退火温度的逐渐升高，FCC和 BCC的位错密度呈现出先降低后升

高的规律。在 IA温度为 600 ℃时，其位错密度明显高于 645 ℃和 660 ℃时的位

错密度。这一现象可从材料内部微观机制进行解释。在较低的退火温度 如 600 ℃）

下，原子的热运动能力相对较弱，材料内部因前期加工变形积累的应力难以通过

原子的扩散等方式得到充分释放，变形过程中产生的大量位错会保留在晶体内部，

致使此时的位错密度较高[124]。 

随着 IA温度升高，原子热激活能增加，位错的运动能力显著增强。位错之

间更容易发生相互作用，如位错的滑移、攀移和交滑移等，这些相互作用使得位

错彼此抵消、重组，大量位错发生湮灭，最终导致位错密度降低，所以在 645 ℃

和 660 ℃时位错密度相较于 600 ℃有所下降。当退火温度达到 690 ℃时，钢中发

生马氏体相变。马氏体相变伴随着体积膨胀，这会对周围的相产生挤压作用，从

而在材料内部产生较大的内应力。为了协调这种因体积变化而产生的内应力，晶

体内部会促使大量位错产生，以缓解应力集中，这就使得位错密度再次增大。 

表 5-1不同临界退火试样的 FCC和 BCC位错密度 

样品 FCC(ρ×1014m-2) BCC(ρ×1014m-2) 

HR+IA690-4h 1.06 1.51 

HR+IA660-4h 0.64 0.57 

HR+IA645-4h 0.71 0.61 

HR+IA600-4h 0.87 0.72 

为进一步阐明微观组织演化机制，采用 EBSD技术系统分析不同 IA温度下

的组织特征，如图 5-5所示。图中蓝色区域代表 FCC相，红色区域为 BCC 马

氏体/铁素体）相，高角度晶界（ >15 °）以黑线表示，小角度晶界（ 2~15 °）以蓝

线标注。如图 5-5(a)和 5-6 所示，600 ℃退火试样的 RA 形貌以颗粒状和细板条

状为主，晶粒尺寸主要分布在 0.2~0.4 μm之间，平均为 0.33 μm。这是因为退火

温度低，奥氏体成核和生长不足，从而导致形成颗粒和细板条状 RA，该 RA从
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马氏体继承了高浓度的 C/Mn[103]。当温度提升至 645 ℃时，RA呈现多相，多尺

度特征，平均尺寸增至 0.48 μm，如图 5-5(b)和 5-6(c)所示。而 690 ℃退火试样呈

现三相组织特征。从图(d)~(f) IPF分析可以看出，所有试样的 FCC和 BCC相均

未表现出显著择优取向。需特别指出，FCC相在所有条件下均为 RA，而 BCC相

在 600 ℃和 645 ℃时为铁素体，在 690 ℃时则转变为马氏体/铁素体混合组织。

鉴于铁素体与马氏体位错密度的显著差异，本研究通过 KAM 分析定量表征

GNDs 密度以区分两相[114]。马氏体相变引发的体积膨胀导致相界面处产生高

KAM 值[125]。如图(c)和(i)中黄色虚线框所示的高 GNDs 密度区域可判定为马氏

体，白色虚线椭圆框内的低 GNDs 密度区域则为铁素体。基于公式 2-6）计算

的各相位错密度定量结果详见表 5-1。 

 

图 5-5 不同 IA温度试样的 EBSD组织：(a)、(d)和(g)分别为 HR+IA600-4h的相图、

IPF图和 KAM图；(b)、(e)和(h)分别为 HR+IA645-4h的相图、IPF图和 KAM图；(c)、(f)

和(i)分别为 HR+IA690-4h的相图、IPF图和 KAM图 
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图 5-6 不同 IA温度试样的晶粒尺寸统计：(a)晶粒尺寸分布；(b)平均晶粒尺寸 

5.2.2 退火温度对力学性能的影响 

图 5-7(a)显示了中锰热轧钢试样在不同温度下的拉伸应力-应变曲线。从图中

可以看到，HR+IA600-4h 和 HR+IA660-4h 的应力-应变曲线上发生了锯齿行为。

这种类型的塑性不稳定性与 DSA 引起的 PLC 效应有关[126]，在后面的章节会对

拉伸过程中产生的塑性失稳进行具体分析。从 5-7(b)可以看到，UTS随温度的升

高而不断增大，在 HD+IA690达到了最大值 1638.1 MPa。与强度不同,试样的 TEL

随着 IA 温度的升高，先升高后降低，在退火 IA645 时分别达到最大值 45.6 %。

并且 HR+IA645-4h 获得了最优力学性能，其 PSE 为 50.7 GPa%，如图 5-7(c)所

示。目前已报道中锰钢的机械性能[21, 26, 127-137]和本研究钢 红星标记）的性能相

比，HR+IA645-4h试样的力学性能远优于其他成分相近的中锰钢，如图 5-7(d)所

示。 

如图 5-7所示，试样 YS随 IA温度的升高先降低后升高，当温度由 600 ℃

升至 660 ℃时，YS由 698 MPa显著降低至 500 MPa，而退火温度进一步升高至

690 ℃时，YS上升至 700 MPa。通过分析认为，从图 5-2(a)和表 5-1所计算的位

错密度可以看到，在 HR+IA600-4h 试样的铁素体上分布着大量碳化物，随着温

度的升高，阻碍位错运动作用的碳化物逐渐溶解，位错运动的阻碍变小，位错密

度降低，从而导致屈服强度降低[137]。当温度升至 690 ℃时 YS 反常升高至 700 

MPa，这与马氏体相变诱发的位错强化机制密切相关。在马氏体相变过程中，相

变导致高密度 GNDs的产生。根据泰勒强化模型，位错密度（ ρ）与 YS增量（ Δσ）

满足 Δσ=𝛼𝐺𝑏√𝜌关系式，其中 α为材料常数，G为剪切模量，b为柏氏矢量。马

氏体相变过程中会产生大量的位错，这些位错相互缠结、塞积，形成位错强化。
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位错密度的增加使得材料在受力时需要更大的外力才能使位错继续滑移，从而提

高了 YS[138]。这也是其抗在拉强度获得 1638.1 MPa的同时延伸率只有 10.4 %的

原因。 

 

图 5-7 不同 IA温度试样的力学性能：(a)工程应力应变曲线；(b)力学性能；

(c)PSE(UTS×TEL)；(d)本研究和文献中的力学性能的比较 

如图 5-8所示，不同临界退火温度试样的WH曲线在拉伸应变过程中均呈现

三阶段特征（ S₁、S₂、S₃），其行为差异与相组成及组织特征密切相关。从图 5-4(b)

可以看出 HR+IA600-4h具有更高的 C/Mn含量和更细的尺寸（ 0.33 μm），相较于

其他退火试样，RA 太过稳定而无法进行激烈的 TRIP 效应，因此 TEL 仅为

25.7 %[61]。HR+IA645-4h 和 HR+IA660-4h 的 WH 曲线在 S2阶段存在锯齿状行

为。锯齿状行为可能是由于不连续的 TRIP效应引起的微观机械软化和硬化控制
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的塑性变形传播交替进行所致[139]。HR+IA690-4的WH曲线明显高于其他试样。

这与马氏体的加工硬化能力明显高于铁素体有关[43]。此外，HR+IA645-4h试样的

RA 稳定性介于 HR+IA600-4h 与 HR+IA690-4h 之间，这意味着其 RA 在拉伸过

程中既不会像 HR+IA690-4h那样过早发生相变，也不会像 HR+IA600-4h那样因

RA 过于稳定而 TRIP 效应不明显。如图 5-3(b)所示，HR+IA645-4h 试样样品表

现出明显的异质微观结构。RA晶粒的不同粒度和形态导致了不同的稳定性，以

确保它们在不同的变形应变下转化为马氏体，并导致显著和持续的 TRIP 效应，

从而产生较高的 TEL[41, 140]。 

 

图 5-8 不同 IA温度试样的加工硬化率曲线：(a)HR+IA600-4h；(b)HR+IA645-4h；

(c)HR+IA660-4h；(d)HR+IA690-4h 

热轧试验钢在不同退火温度后的拉伸断口形貌如图 5-9所示。HR+IA600-4h、

HR+IA645-4h 和 HR+IA660-4h 样品拉伸断裂面有等轴韧窝，属典型延性断裂，

韧窝大小反映材料塑性变形能力[119]。其中，HR+IA600-4h和 HR+IA660-4h韧窝

数量较少，且韧窝较浅，相比之下 HR+IA645-4h 试样断口呈高密度均匀韧窝。

在拉伸过程中借助 TRIP效应吸收大量能量抑制裂纹扩展，从而获得优异的 TEL

 45.6 %）。HR+IA690-4h 断口有淡白色内含物 可能是碳化物颗粒），呈粒状，

属沿晶脆性断裂，硬脆相诱发沿晶开裂，呈沿晶/韧窝混合断口，如图 5-9(d)。这

种低能量吸收模式使 HR+IA690-4h试样 TEL降至 10.2 %，远低于 HR+IA645-4h
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的样品。 

 

图 5-9 不同 IA温度试样的拉伸断口形貌：(a)HR+IA600-4h；(b)HR+IA645-4h；

(c)HR+IA660-4h；(d)HR+IA690-4h 

5.3 退火时间对中锰钢组织与力学性能的影响 

5.3.1 退火时间对微观组织的影响 

5.2小结可知，当退火温度为 645 ℃时，试样钢取得最佳力学性能。IA时间

是中锰钢热处理工艺中影响微观组织演化和力学性能的关键参数之一。因此，对

试验钢在 645 ℃进行不同退火时间 0.5 h、4 h、8 h）的研究，以探讨退火时间

对组织和性能的影响。从图(a)中可以看到，在 IA时间为 0.5 h时，由于退火时间

不足，大量的碳化物分布在铁素体晶界和晶内，使得 RA 形核位点受限[141]。此

时，RA较低，再加上碳化物钉扎晶界，阻碍了 RA的生长，从而导致 RA组织

以细小板条状或颗粒状为主。随着退火时间延长至 4 h，碳化物充分溶解，铁素

体上只有少量未溶解的碳化物，释放的 C 和 Mn 元素扩散至 RA 相，促进其形

核，显著提升其体积分数，RA形态转变为板条状与块状混合结构，如 5-10(b)所

示。当退火时间进一步延长达到 8小时，此时碳化物全部溶解，RA的生长可能

会逐渐趋于饱和。 
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图 5-10 不同 IA时间试样的 SEM组织：(a)HR+IA645-2h；(b)HR+IA645-4h；

(c)HR+IA645-8h 

图 5-11展示了热轧试验钢经不同退火时间处理后的 XRD分析结果。从图中

可以看出，随着 IA时间从 0.5 h延长至 8 h，RA体积分数与 RA中 C含量均呈

现先升高后降低趋势。HR+IA645-2h、HR+IA645-4h 和 HR+IA645-8h 样品中的

RA体积分数分别为 36.8 %、49.2 %和 48.3 %，与 SEM观测结果一致，如图 5-

11(b)所示。其中，4 h退火试样 RA中 C含量达到峰值 1.2 %，对应最高 RA体

积分数。分析认为，0.5 h退火时间较短，由于 C原子扩散不充分，RA的形核与

长大受限，导致 RA体积分数也相对较低。随着退火时间延长至 4小时，C原子

扩散速度加快，更多的 C从铁素体和碳化物中向 RA扩散。C作为 RA稳定化元

素，增加了 RA的稳定性，促进 RA的生长，使其体积分数不断增加。同时，RA

不断吸收周围的 C，致使其中的 C含量显著提高。此阶段，RA中的 C含量增加

与体积分数增大相互促进。当退火时间为 8 h时，因长时间退火得 RA稳定性变

差，发生分解或转变使得体积分数下降[142, 143]。 
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图 5-11 不同 IA时间试样的 XRD表征：(a)XRD衍射图谱；(b)RA体积分数和 C含量的变

化 

5.3.2 退火时间对力学性能的影响 

图 5-12显示了中锰热轧钢试样在 645 ℃下不同退火时间的力学性能。从力

学曲线上可以看到，不同温度的应力-应变曲线上发生了锯齿行为。随着退火时

间的增加，UTS整体无太大变化，在 1.1 GPa左右；与 UTS不同，TEL呈现先

升高后降低的趋势，在退火 4 h时 TEL最高为 45.6 %；YS从退火 0.5 h时的 695 

MPa降至 8小时的 628 MPa，如图 5-12(b)所示。在退火 0.5 h的试样中，铁素体

的晶界和晶内广泛分布着大量碳化物。这些碳化物通过钉扎位错显著阻碍塑性变

形。随着退火时间的不断延长，碳化物逐渐溶解，原本被碳化物钉扎的位错得以

释放，位错运动的阻碍减小，材料更容易发生塑性变形，宏观上表现为 YS降低

[144]。 

 

图 5-12 (a)不同 IA时间试样的工程应力-应变曲线；(b)力学性能 

RA体积分数和形貌导致 TEL的差异化，在临界退火 4 h条件下，RA体积

分数最大，且呈现块状与板条状的混合形貌，如图 5-5(b)所示。这种异构组织显

著提升材料的 TEL。相较于退火时间 2 h~8 h）的调控作用，退火温度
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 600 ℃~690 ℃）对中锰钢力学性能的影响更为显著。后续将重点聚焦于退火温

度对组织性能的调控机制，结合中断拉伸表征，探讨 RA稳定性及强韧化协同效

应的影响规律。 

5.4 中锰钢中断拉伸过程中塑性失稳与变形机理 

5.4.1 RA 稳定性对塑性失稳的影响机制 

图 5-13 显示了经不同退火温度处理的热轧中锰钢在中断拉伸应变过程中的

微观组织演变规律。从图 5-13(a)可以看出，对于 HR+IA600-4h试样，其未变形

时呈现典型的铁素体、RA双相结构，在 5 %应变阶段稳定性较差的 RA优先发

生马氏体相变。如图 5-13(b)所示，当应变增至 15 %进入协同变形阶段，铁素体

基体通过位错滑移和晶界迁移实现塑性变形，同时马氏体相变持续进行。当断裂

时，微观组织已完成从铁素体、RA双相结构向铁素体、马氏体和 RA三相结构

的转变，如图 5-13(c)所示。HR+IA645-4h与 HR+IA600-4h的微观组织演变趋势

相似，但具体机制存在差异，后面章节将进一步讨论这种机制差异化。 

 

图 5-13 不同退火温度试样在各应变下的 SEM图：(a)~(c)HR+IA600-4h 5 %、15 %和

25.7 %）；(d)~(g)HR+IA645-4h 5 %、15 %、25 %和 45.6 %）；(h)~(i)HR+IA690-4h 5 %和

10.4 %） 
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如图 5-13(g)~(i)可以看出，HR+IA690-4h 试样由于退火温度过高，导致 IA

时产生高含量、低稳定性 RA。在随后的冷却过程中，大量 RA转变为马氏体，

使得其未变形组织中马氏体含量显著增加。试样在 5 %应变时，形变诱导连续相

变过程已基本完成。因此该试样主要依赖马氏体相加工硬化，导致其 TEL较差。 

 

图 5-14 不同退火温度试样在不同应变下的 XRD图谱：(a)HR+IA600-4h；(b)HR+IA645-

4h；(c)HR+IA690-4h 

图 5-14为 HR+IA600-4h、HR+IA645-4h和 HR+IA690-4h试样在不同拉伸应

变下的 XRD衍射图谱。从图谱中可以看到(200)γ、(220)γ、(311)γ作为 FCC衍射

峰，随着拉伸应变的增加衍射峰的峰值强度逐渐降低，与之相反的是(200)α 和

(211)α衍射峰作为 BCC（ 铁素体或马氏体）的衍射峰，其峰值却逐渐增加。这说

明随着拉伸应变的增加，马氏体相变的比例随着 RA的消耗而逐渐增加，这与 5-

13中 SEM分析结果相吻合。 

在塑性变形过程中，中锰钢的塑性失稳与 RA稳定性密切相关。当材料受力

发生塑性变形时，RA在应力作用下会发生马氏体相变，相变过程产生的体积膨

胀会引起局部应力集中。若 RA稳定性较差，在较低应变下就会大量转变为马氏

体，导致局部应力集中加剧，进而引发塑性失稳。图 5-15 展示了对不同退火试
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样在中断拉伸过程中不同应变下 RA体积分数和稳定性拟合的结果。其中，图 5-

15(a)呈现了 HR+IA600-4h、HR+IA645-4h和 HR+IA690-4h这三种试样在不同应

变阶段下 RA体积分数的变化情况。从图中可以清晰地看出，随着拉伸应变的增

加，各试样的 RA体积分数均呈现下降趋势，这是由于在拉伸过程中，RA会逐

渐发生马氏体相变，从而导致其体积分数不断减少。通过 5-15(b)拟合结果可以

看出，HR+IA600-4h试样细小的 RA晶粒表现出很强的稳定性（ k=7.70，表 5-2），

增强了材料抑制塑性不稳定性的能力[145]。在拉伸过程中，RA体积分数下降较为

缓慢，这表明其 TRIP效应发挥相对不充分，变形主要由铁素体基体的均匀塑性

变形为主导，应力分布相对均匀，未形成明显的局部应变集中。此外 600 ℃退火

条件下较慢的溶质原子扩散速率导致 DSA效应显著弱化，再加上铁素体基体中

残留的碳化物通过钉扎位错进一步抑制溶质了原子和位错交互作用 

HR+IA645-4h试样机械稳定性系数 k值随着退火温度的升高降低至 9.77（ 表

5-2），表明 RA 稳定性降低，更容易在变形初期发生 TRIP 效应。在此条件下，

变形机制呈现两阶段特征:一方面，RA在宽应变区间内持续发生马氏体相变，引

发局部软化 相变耗能）与硬化 新生马氏体阻碍位错）的交替现象，加剧应变

局部化[146]；另一方面，RA晶粒粗化导致晶界密度降低，削弱晶界对位错滑移的

阻碍作用，铁素体基体位错密度下降 FCC相位错密度为 0.64×10¹⁴ m⁻²）为溶质

原子 如 C、Mn）的扩散提供通道，增强溶质原子与位错的动态钉扎效应[147]。

上述机制的协同作用表现为应力-应变曲线上的锯齿波动。 

由图 5-5(c)所知，对于 HR+IA690-4h试样，其显微组织以马氏体为主导，RA

体积分数仅 8.5 %，RA因退火温度过高导致 C/Mn元素扩散过度 RA中 C含量

降至 0.67 %，Mn含量为 7.4 %），热力学稳定性显著降低 k=26.40，见表 5-2）。

在拉伸初期（ ε=5 %），RA已基本耗尽 体积分数降至 2.41 %），导致 TRIP效应

提前终止。此时，变形机制转向马氏体与铁素体的协同滑移，但由于马氏体高位

错密度和硬脆特性，导致位错运动严重受阻，位错运动速率与溶质扩散速率失配，

彻底抑制 DSA效应。 

综上所述，RA稳定性不仅决定了中锰钢的塑性失稳行为，还深刻影响了材

料在中断拉伸过程中的变形机理。具体而言，RA 稳定性通过调控 TRIP 效应的

触发时机与强度进而影响应变分配、位错增殖及晶界演化等微观机制。为进一步
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揭示这些机制的内在联系，下文将结合中断拉伸分析，系统探讨不同退火条件下

中锰钢的变形行为与 RA稳定性的定量关系。 

 

图 5-15 (a)不同退火温度试样在不同应变下的 RA体积分数；(b)根据不同应变下的 RA体

积分数的拟合值与实际值的比较 

表 5-2不同退火试样的 RA稳定性系数 k值和相关性值 

样品 k R2 

HR+IA600-4h 7.70 0.88 

HR+IA45-4h 9.77 0.97 

HR+IA690-4h 26.40 0.86 

图 5-16通过 EBSD技术系统揭示了不同临界退火试样的微观组织动态演变

过程。蓝色线条（ 2~15 °）与小角度晶界（ LAGBs）对应，黑色线条（ 15~180°）

代表大角度晶界 HAGBs），而菊池花样质量较低的暗区则指示新生成马氏体。

在拉伸应变进程中，RA晶粒发生马氏体转变，转变首先发生在 RA内部，一些

RA保留在晶界附近。这是因为晶界具有更高的缺陷密度，并储存了更高含量的

Mn/C元素，使这部分 RA更加稳定[60]。HR+IA600-4h试样未变形状态下 RA平

均晶粒尺寸为 0.33 μm，经 5 %和 15 %应变后分别细化 0.26 μm和 0.19 μm而拉

断后的晶粒过于细小和数量较少无法进行统计。HR+IA645-4h试样变形量为 0 %、

5 %、15 %时的 RA平均晶粒尺寸分别为 0.48 μm、0.41 μm、0.21 μm。这表明应

变诱导相变促使RA发生连续细化和机械稳定化。HR+IA600-4h试样初始 LAGBs

占比 5.5 %，HAGBs占比 94.5 %；随着应变增加，LAGBs体积分数逐步上升至

断裂时的 50.8 %，而 HAGBs相应下降至 49.2 %。分析认为，这是因为一方面位

错在晶内滑移并堆积于晶界处，导致相邻晶粒取向差累积，部分 HAGBs退化为
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LAGBs；另一方面应力作用下部分 HAGBs通过动态合并过程减少。 

值得注意的是，HR+IA690-4h试样的晶界演化规律与其他试样显著不同。初

始状态下，LAGBs占比高达 26.7 %，而 HAGBs仅占 73.3 %，如图 5-16(c)所示。

在拉伸过程中，LAGBs和 HAGBs比例稳定。这种晶界稳定性源于两方面，一方

面是马氏体相变产生的体积膨胀被软相 RA协调吸收，抑制了晶界处微裂纹的形

核；另一方面高位错密度的马氏体基体通过动态回复形成亚结构 如位错胞），

阻碍了 HAGBs的动态合并。然而，晶界稳定性未能改善材料的塑性，只因其变

形机制缺乏 TRIP效应的持续硬化支撑，最终 TEL仅为 10.4 %。 

 

图 5-16 不同 IA试样在进行中断拉伸过程中的微观组织演变：(a)~(d)HR+IA600-4h

 0 %、5 %、15 %和 25.7 %）；(e)~(g)HR+IA645-4h 0 %、5 %、15 %和 45.6 %）；(i)~(k) 

HR+IA690-4h 0 %、5 %和 10.4 %） 

5.4.2 异质双形貌 RA 连续 TRIP 效应与 HDI 协同强韧化机制 

KAM 值反映晶格畸变程度，其值高低与 GNDs 密度及局部应变直接相关。

图 5-17显示，HR+IA645-4h试样拉伸过程中，RA的 KAM值始终高于铁素体，

表明 RA承受更高应变。变形初期，软相 RA优先滑移变形，而硬相铁素体保持
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弹性，导致两相之间不可避免地存在应变分布不均匀[51, 148]。为协调界面应变，

RA内 GNDs累积形成内应力场，一方面强化自身，另一方面促使载荷向铁素体

转移[149]。随着变形继续，TRIP效应激活产生高位错密度的马氏体，其相变体积

膨胀使未钉扎位错被 RA吸收，实现动态应变协调。 

 

图 5-17 HR+IA645-4h样品在进行中断拉伸过程中的 KAM 
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图 5-17(a)显示，变形初期块状 RA的 KAM值低于板条状，表明其初始位错

密度较低。研究表明，高位错密度通过钉扎效应提升 RA稳定性并抑制马氏体相

变，而低位错密度区域则因位错交互作用促进相变[56, 150]，导致块状 RA 在拉伸

初期优先触发 TRIP效应。应变达 0.05时，稳定性较差的块状 RA发生相变，而

板条状 RA 未转变，其 KAM 值显著升高进一步验证了该过程，如图 5-17(b)所

示。当应变增至 0.15时，两类 RA均发生相变，块状 RA完全转变，仅残留少量

细板条状，如图 5-17(f)所示。XRD结果表明，25 %变形量时 RA几乎耗尽，TRIP

效应趋于饱和，拉伸断裂后，仅边界处残留少量板条状 RA，证实其更高稳定性。

基于第四章揭示的分级相变机制 图 4-15），异质双形貌 RA 的分级相变 先块

状后板条状）使 HR+IA645-4h试样的强塑积（ 50.7 GPa·%）突破传统 TRIP钢的

性能极限。这一性能突破源于以下协同机制：低应变阶段 <5 %），低位错密度

的块状 RA优先相变，通过 TRIP效应提升应变增量与变形抗力，迫使后续变形

需更高外力；当中等应变（ 5 %~25 %）时，外力驱动下高稳定性的板条状 RA启

动相变，协同参与塑性变形。热轧中锰钢的双形貌 RA（ 块状+板条状）通过分级

连续 TRIP效应，显著增强应变硬化能力，延缓颈缩并协同提升强度与韧性。 

TRIP 效应通过相变强化与增塑双重作用调控中锰钢性能 [128]。尽管

HR+IA645试样在变形量大于 25 %时 RA耗尽且 TRIP效应消失，但是实验钢在

后续变形仍保持较高的应变硬化和持续塑性变形，这是什么原因呢？HR+IA645-

4 h其仍保持高应变硬化及塑性，主因源于 HDI强化机制。拉伸过程中，RA位

错密度增速快于铁素体，TRIP 诱导的马氏体因局部高应变产生极高位错密度，

铁素体与马氏体间强应变梯度通过 TRIP-HDI 交互作用动态调控，而软/硬域强

度差异及累积 GNDs 数量增加 HDI应力，使 HDI硬化成为大应变区 ε>25 %）

主导机制。传统中锰钢依赖单一 RA形貌 如均质板条状 RA），导致 TRIP效应

集中触发、塑性提升有限（ TEL<30 %）。本研究通过异质双形貌 RA设计 块状

和板条状），实现分级 TRIP效应 ε=0~25 %）与 HDI强化的协同作用，可以延

缓裂纹的萌生或扩展，获得了优异的 TEL（ 45.6 %）与 PSE（ 50.7 GPa·%），远超

文献中所研究的力学性能，如图 5-7(d)所示。这一创新策略为动态载荷部件 如

汽车防撞梁）的强塑性协同优化开辟了新路径。 

根据以上实验分析，图 5-18简要描述了变形过程、应变过程和协同强化/增



安徽工程大学硕士学位论文 

 

73 

韧机制的示意图。由于HR+IA600-4h试样中保留的细板条状RA过于稳定（ k=7.70，

表 5-2），TRIP 效应在整个变形过程中都是缓慢和不充分的，这对中锰钢的应变

硬化能力的贡献相当有限。与之不同的是，HR+IA645-4h试样合理的退火温度，

使RA晶粒呈现多种形态，即低位错密度的块状RA和高位错密度的板条状RA。

据 Hidalgo和 Doride等人[150, 151]在异质结构钢中研究发现，RA不同形态对其稳

定性的影响相较于晶粒尺寸和化学成分更为显著。由于块状 RA 晶粒率先发生 

TRIP效应，在材料所受应变程度较低 即变形量较小时），就能产生较大的应变

增量，增加了应变梯度和相域之间的应力场[152]。在低应变下（ <5 %），低位错密

度、低稳定性的块状 RA优先启动 TRIP效应，促进了应变梯度和应力场的增加，

进一步激发高位错密度、高稳定性板条状 RA 晶粒在中等应变下 5 %~25 %）

TRIP效应。然后当应变达到 25 %时，完全进行的 TRIP效应进一步推动了后续

变形阶段的 HDI硬化。高应变梯度和动态协调性促进了高应变下的 HDI硬化[56]，

即异质多形貌诱导产生的显著 TRIP效应推动了额外的 HDI硬化，从而产生了整

体优化的应变硬化响应。 

 

图 5-18 HR+IA600-4h和 HR+IA645-4h试样中断拉伸变过程中变形机制的演变 
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5.5 本章小结 

 1）退火温度由 600 ℃升至 660 ℃时，RA形态由板条状转变为块状，碳化

物溶解使其体积分数从 31.99 %增至 50.15 %。但温度继续升至 690 ℃时，RA热

稳定性降低导致马氏体相变，RA骤降至 8.5 %。在力学方面，645 ℃退火时综合

性能最优 UTS为 1125.7 MPa，TEL为 45.6 %，YS为 698 MPa。 

 2）645 ℃退火条件下，时间从 0.5 h延长至 4 h时，碳化物持续溶解使 RA

体积分数达峰值 49.8 %，微观组织演化为板条状与块状的混合结构；退火时间增

至 8 h后，RA稳定性下降导致 RA体积减少。 

 3）HR+IA600-4h试样 RA稳定性高（ k=7.7），TRIP效应缓慢不充分，变

形以铁素体均匀塑性变形为主，抑制了局部应变集中；相比之下，HR+IA690-4h

试样 RA稳定性低 k=26.4），拉伸初期 RA迅速耗尽，TRIP效应提前终止，变

形机制转向硬脆马氏体与铁素体协同滑移，抑制了 DSA，导致断裂模式转变为

沿晶断裂，TEL 显著降低至 10.4 %。HR+IA645-4h 试样的异质双形貌 RA 在拉

伸时呈现梯度相变，连续 TRIP 效应与 HDI 强化协同，使应力-应变曲线呈锯齿

状波动，有效延缓颈缩，实现强韧性优化匹配。  
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总结 

本文以 Fe-0.2C-7Mn-0.25Si中锰钢为研究对象，通过热变形参数调控与临界

退火协同工艺，用 SEM、XRD、EBSD、TEM及原位和中断拉伸技术，全面表征

了 RA体积分数、晶粒形貌、位错密度及相变行为；通过室温拉伸实验和维氏硬

度测试评价了材料的力学性能；基于加工硬化率曲线和 EBSD分析，揭示了变形

过程中的微观机制及其对宏观力学性能的影响。现得出结论如下： 

 1）基于 Gleeble-3500 热力模拟试验机，研究了热变形参数对退火前初始

组织的调控机制，研究表明：随着变形量从 30 %增至 70 %，静态软化分数从 49 %

提升至 84.2 %，平均晶粒尺寸由 31.6 μm细化至 19.8 μm，位错密度从 30 %变形

量时的 3.49×10¹⁴ m⁻²增加到 70 %变形量时的 3.84×10¹⁴ m⁻²。高变形量通过累积变

形储能，促进晶界与亚晶界成为有效形核位点，为后续退火提供丰富的奥氏体形

核位点。在 800~1100 ℃范围内，变形温度升高显著加速原子扩散与晶界迁移，

静态再结晶体积分数从 50.0 %增至 90.3 %。然而，1100 ℃时因储能过度释放，

奥氏体形核驱动力不足 残余奥氏体体积分数骤降至 13.3 %），验证了变形温度

需与储能匹配以优化再结晶进程。 

 2）热变形参数与临界退火协同调控退火后对组织和性能：30%低变形量

时，试样初始组织为粗大原奥晶粒和较低位错密度，退火时再结晶驱动力主导，

奥氏体逆相变受制约；70 %高变形量时，变形储能增加，奥氏体逆相变驱动力增

强并占主导形成块状、板条状与粒状异质形貌结构。不同形貌残余奥氏体稳定性

不同产生梯度稳定性，引发多阶段 TRIP应，在异质界面处 GNDs堆积产生 HDI

应力强化，有效延缓颈缩。 

 3）基于热压缩模拟实验，将实际热轧与退火工艺相结合，研究其对中锰

钢组织和性能的影响：随着退火温度和时间的升高，残余奥氏体形态从板条状转

变为块状，残余奥氏体体积分数和延伸率先增加后减少，抗拉强度不断增大。在

645 ℃退火 4 h HR+IA645-4h试样）时，成功调控热轧中锰钢形成铁素体-奥氏

体双相异质结构，残余奥氏体体积分数达 49.2 %。通过碳化物溶解与元素扩散动

力学控制，残余奥氏体呈现块状与板条状混合形貌，形成稳定性梯度分布。

HR+IA645-4h试样获得最佳综合力学性能，其抗拉强度达到 1112.3 MPa，延伸率
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为 45.6 %，强塑积 UTS×TEL）高达 50.7 GPa·% 

 4）不同退火试样呈现差异变形机理：HR+IA600-4h试样残余奥氏体稳定

性高，TRIP 效应不充分，以铁素体均匀塑性变形为主；HR+IA690-4h试样残余

奥氏体稳定性低，拉伸初期残余奥氏体耗尽而使 TRIP效应提前终止，断裂韧性

显著降低；HR+IA645-4h试样的异质双形貌残余奥氏体呈现梯度稳定性，在变形

过程中触发分级 TRIP效应：低应变下块状残余奥氏体优先相变（ ε<5 %），通过

体积膨胀释放局部应力；中等应变时板条状残余奥氏体持续相变（ 5 %≤ε≤25 %），

协同提升应变硬化能力；在高应变 ε>25 %）TRIP效应耗尽后，HDI强化 异

质界面位错塞积）成为主导，实现连续 TRIP效应与 HDI强化的协同作用并有效

延缓颈缩，最终获得强塑积为 50.7 GPa·%的优异力学性能，突破传统中锰钢性能

极限，为高性能汽车轻量化材料的研发提供了极具价值的参考。 
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