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利用扫描电镜观察微观结构和断口形貌' 结果表明%短时退火处理使轧制态 &% 号钢试样软硬微区组织不均匀性增加!增强了加工

硬化能力' 随着退火温度升高!晶粒长大!层片结构不明显!导致加工硬化能力减弱'

关键词%低碳钢#退火#力学性能#加工硬化#微观组织

中图分类号%!"#$%&#''文献标志码%(''文章编号%)%*$+,)*#"%)#-$

!!!!!!!!!!!!!!!!!!!!!!!!!!!!!!!!!!!!!!!!!!!!!!!!

)%+)#-%+)*

@;4AB;CD:B! 2E7C A7FB:! G;CHI:5BC=+EBJDC7KK4LMBJ94N;9J4OBP7P

J79;MBJ5;<794C E4QPBR ;5: MBCBS7P J;984C KQ775(T)=-;Q79B;5K

U94Q7JQB4C! $%%&! "!""$% $VN$W=

(&") X;9R:KE7CD4Y2 *! 2EJE:DBC @1! Z75;C4YBJE *1! 7Q;5=U5;KM;

757JQ945<QBJJ79;MBJN5BD7;5:MBC:M4OBP7J4;QBCHK4C B94C(T)=T4:9C;5

4L*RR5B7P )57JQ94JE7MBKQ9<! $%&%! !%% "V[N"W!=

(&!) AB2 \! U;C -]=-BJ94N;9J4OBP;QB4C Q97;QM7CQ4C K:9L;J74LKQ775%

\.U$%%[&%%&%%&$="(U)=$%%[N%[N$"=

(&[) 卜海涛!姜兆华!姚忠平=工艺参数对]$"[ 钢微弧氧化膜层厚度

及粗糙度的研究(T)=金属热处理! $%&[! !%"[$% &%WN&&$=
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对于加工硬化的原因，Valiev 等［3］用晶粒细化、位错塞
积理论解释加工硬化行为。Fang等［4］提到 Cu 棒表层
纳米晶与心部粗晶在拉伸时变形不协调而产生应变分
配，使硬化能力增强。Li 等［5］发现利用异步轧制技术
制备的纳米晶 Ti 低温退火后位错密度减少及晶界附
近位错有序性降低都会促进变形过程中的晶界滑移，
从而使得塑性有所增加。这些制备技术都能获得纳米
层片结构，研究者往往只将纳米层片结构特征理解为
结构尺寸细化而使强度提高。2015 年 Wu 等［6］通过
异步轧制得到纳米层片结构纯钛，通过低温短时退
火处理形成了软-硬微区组织。加卸载迟滞环的包辛
格效应明显［7］，存在背应力硬化，有效提高了材料强
度和塑性。对于低碳钢，能否同样从纳米层片结构
角度研究其对加工硬化的贡献，能否引入软硬微区
导致的背应力来解释层片结构应变硬化机理? 带着
这些问题，本文选择以简单及性价比极高的 10 钢材
料为模型，选择成本极低的冷轧( Cold rolling) 工艺得
到纳米层片结构。通过准静态拉伸测试、硬度测试、
SEM微观结构和断口观察研究热处理对纳米层片结
构加工硬化的影响，研究层片结构低碳钢的软硬微
区演化，探究微观结构设计与力学性能关系，继而有
助于提出适用大部分结构材料的经济性强化工艺。

图 2 试验钢准静态拉伸曲线
( a) 真应力-真应变曲线; ( b) 屈服强度与均匀伸长率随退火温度变化曲线; ( c) 应变硬化率-真应变曲线

Fig． 2 Quasi-static tensile curves of the tested steel
( a) true stress-true strain curves; ( b) curves of yield strength and uniform elongation with annealing temperature;

( c) strain hardening rate( Θ = dσ /dε) vs true strain

1 试验材料及方法
采用 10 钢为试验材料，化学成分( 质量分数，% )

为 0． 10C、0． 18Si、0． 42Mn、0． 002P、0． 001S、0． 11Cr、
0． 16Ni，余量 Fe。所有材料选自同一块 4． 35 mm厚板
材，轧制压下量为 77%，冷加工轧制成 1 mm 厚度板
材。然后选取试样进行 400、500、550 及 600 ℃保温
10 min，920 ℃保温 30 min ( 完全再结晶) 的退火热处
理，以得到不同组织结构的试样。

先使用线切割设备将热处理试样切割成狗骨状的
准静态拉伸试样，拉伸试样如图 1。再依次用 100、
300、600、1000 以及 1500 号砂纸磨光试样表面及侧面
平行段。采用 MTS-793 拉伸试验机以 5 × 10 －4 s － 1的
应变速率对试样进行准静态拉伸测试，拉伸方向平行
于板材的冷轧方向。EBSD 样品制备流程为: 依次用
100、300、600、1000 以及 1500 号砂纸磨光试样侧面并
用 0． 25 μm粒度金刚石抛光液进行机械抛光，接着用
丙酮清洗试样，然后使用 5 mL HCLO4 + 95 mL
CH3COOH腐蚀液电解抛光。电解抛光工艺为:加入液
氮保持温度为 －20 ℃，电压 30 V，电流 0． 25 A，电解时间
20 ～ 25 s。抛光试样在 ARS900 型显微硬度仪上测试
拉伸前后的显微硬度，硬度取点间隔 0． 036 mm，面积
为 0． 72 mm ×0． 72 mm的矩阵，共计 400 个点。

图 1 拉伸试样尺寸
Fig． 1 Size of tensile tested sample

2 试验结果与讨论
2． 1 力学性能
2． 1． 1 拉伸性能及应变硬化

图 2 为不同温度退火处理试样的拉伸试验结果。
图 2( a) 为经过不同温度退火处理的试验钢准静态拉
伸的真应力-真应变曲线。与 920 ℃保温 30 min 粗晶
态试样不同，400 ℃保温 10 min 试样的屈服强度明显
提高，达到 814． 2 MPa。与原始冷轧态相比，其均匀拉
伸塑性大于 5%。退火温度升高，强度降低塑性升高，
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宏观变形行为发生改变，在 600 ℃时出现了吕德斯
带［8］。并且用公式 σ = σ0 + kεn 拟合了塑性段的真应
力-真应变曲线，σ 为真应力，σ0 为常量，k 为常数，ε
为真应变，得到试样的加工硬化指数 n。随温度升高，
试样的加工硬化指数升高，说明材料的均匀变形能力
增强［9］。

图 2( b) 表明试样退火温度在 400 ℃以下时，屈服
强度高于 810 MPa，均匀伸长率增加到 5． 9 %。退火
温度在 400 ～ 600 ℃时，屈服强度和均匀伸长率变化剧
烈，表明加工硬化能力变化显著，有助于研究不同微结
构的硬化机理。在 600 ℃时强度和伸长率分别达到
362 MPa和 25． 2%。退火温度在 600 ℃以上时，屈服
强度和均匀伸长率变化平缓。

图 3 400 ℃退火 10 min试样拉伸前( a，c，e) 后( b，d，f) 的显微硬度
( a，b) 三维硬度分布; ( c，d) 二维硬度分布; ( e，f) 硬度分布统计

Fig． 3 Micro-hardness of samples annealed at 400 ℃ for 10 min before ( a，c，e) and after ( b，d，f) tensile test
( a，b) 3D hardness distribution; ( c，d) 2D hardness distribution; ( e，f) statistics of hardness distribution

进一步的变形行为分析发现，如图 2( c) 给出不同
退火温度试样对应的应变硬化率随真应变增加而演化
的曲线，当退火处理温度 ＜ 600 ℃时，试样连续屈服使
应变硬化率降低，然后瞬态硬化使应变硬化率急剧增
加，继续变形时加工硬化使应变硬化率平稳增加，之后
颈缩降低直至试样断裂。宏观变形为: 屈服峰 +瞬态
硬化 +加工硬化 +颈缩; 当热处理温度 ＞ 600 ℃时，
试样连续屈服使应变硬化率降低，然后被柯氏气团钉

扎的位错在外加载作用下滑移使应变硬化率出现平
台，继续变形时加工硬化使应变硬化率平稳增加，之后
颈缩降低直至试样断裂［3-9］。宏观变形为: 屈服峰 +
吕德斯带 +瞬态硬化 +加工硬化 +颈缩。图 2 ( c) 意
味着，不同组织结构试样的变形行为发生改变，应变
硬化发生改变。为此，需要对应变硬化机制开展科
学研究，同时探究材料显微硬度及微观组织结构
演化。
2． 1． 2 显微硬度

退火温度 400 ℃保温 10 min试样在准静态拉伸
过程中，产生约 5． 9%的均匀拉伸应变。对于退火试
样的组织结构在拉伸过程中的应变硬化行为，Pan
等［10］借助纳米压痕测试来描述材料的硬化与软化行
为，通常也利用显微硬度测试来阐释［5-9］。图 3 为拉
伸前后的试样表面显微硬度分布和显微硬度的平均
值。RD为平行于拉伸方向，TD 为垂直于拉伸方向，
三维硬度是试样表面区域上硬度云图的立体展现，
二维硬度是试样表面区域上硬度云图的平面展现。
图 3 ( a) 和( b) 表明在样品拉伸前后表面各处硬度存
在较大差别，硬度不均匀分布，类似于软-硬微区存
在。符合 Wu等［6］在商业纯钛的变形行为研究中提
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到，硬度差别明显的层片结构材料的背应力作用显
著，应变硬化机制包含背应力硬化的理论［11］。而且
二维平面上的硬度云图直观反映试样表面硬度区域
性分布，如图 3 ( c) 和( d) ，拉伸变形后硬度云图颜色
变深。图 3 ( c) 表示拉伸前平均硬度为 2． 462 GPa，
拉伸后平均硬度为 2． 496 GPa，如图 3 ( d) 。拉伸变
形后硬度增加，且拉伸变形后硬度分布峰宽比拉伸
前较窄，说明软-硬微区整体变硬，拉伸过程中产生了
应变硬化，符合背应力硬化机制。显微硬度测试有
助于从硬度不均匀分布角度理解材料存在背应力硬
化，有助于以后利用有限元软件分析模拟应变硬化
过程，完善背应力硬化理论。

图 4 不同温度退火 10 min试样的 EBSD图( a ～ d) 及 KAM统计( e ～ g)
( a) 400 ℃，拉伸前; ( b) 400 ℃，拉伸后; ( c) 500 ℃，拉伸前; ( d) 600 ℃，拉伸前; ( e) 400 ℃ ; ( f) 500 ℃ ; ( g) 600 ℃

Fig． 4 EBSD maps ( a-d) and KAM statistics ( e-g) of samples annealed at different temperatures for 10 min
( a) 400 ℃，before tensile test; ( b) 400 ℃，after tensile test; ( c) 500 ℃，before tensile test;

( d) 600 ℃，before tensile test; ( e) 400 ℃ ; ( f) 500 ℃ ; ( g) 600 ℃

2． 2 微观结构
为了研究背应力硬化的微观结构，可通过背散射

衍射试验来表征［13-15］。图 4 为热处理试样 EBSD
( Electron back scattering diffraction) 图，不同颜色表示
晶粒取向不同。从图 4 ( a) 看出 400 ℃ 保温 10 min
试样有晶粒尺寸和取向差异明显的软-硬微区层片结
构。与图 4( a) 相比，400 ℃ 保温 10 min 试样拉伸变
形后晶粒变细小，晶粒在拉伸时沿着外加载荷方向拉
长，晶面取向趋于 ( 110 ) ，见图 4 ( b) 。晶粒尺寸一部
分小于 1 μm，晶粒细化明显，其余部分晶粒尺寸为 1
～ 3 μm，且织构几乎平行于冷轧方向。从图 4 ( c) 看，
500 ℃ 保温 10 min试样相比 400 ℃ 保温 10 min试样
晶粒长大，部分晶粒尺寸为 2 ～ 7 μm，晶粒数量减少，
小于 2 μm细晶粒比例较少。由图 4 ( d) 可知 600 ℃

保温 10 min 试样的晶粒长大更明显，大部分晶粒尺寸
为 5 ～ 10 μm，几乎为等轴状的粗晶，晶粒数量更少，只
有晶界处有小于 2 μm 的细晶粒。同时，反映晶粒取
向角的颜色更深表示晶粒取向差变大，晶粒内部和晶
粒间的取向差颜色差异明显，晶粒尺寸差异大，都表明
存在软-硬微区结构。只是随退火温度上升，软-硬微
区结构不太显著。如图 4( e ～ g) ，统计的 KAM( Kernel
average misorientation) 相对含量在拉伸后增加，表示变
形更严重，塑性应变不均匀性越大［12］，几何必需位错
密度相应更高［13-14］，加工硬化能力更强，同时表明背
应力硬化明显［15］，软硬微区层片结构能获得优异的材
料强度与塑性。
2． 3 断口形貌观察

图 5为拉伸变形后的断口形貌，图 5( a) 表明 400 ℃
保温 10 min 试样断裂时有剪切唇和二次裂纹出现，有
尺寸不同的韧窝存在。500 ℃和 600 ℃保温 10 min试
样断口观察显示退火温度升高后试样断口仍呈现出韧
窝形貌［16］，但韧窝尺寸更趋向同等大小，达到 4 ～ 8 μm
尺度( 见图 5( b，c) ) 。退火温度为 600 ℃时材料在屈
服后有摆脱柯氏气团钉扎的吕德斯带出现，宏观变形
发生改变( 见图 5 ( d) ) ，但仍是韧窝断裂。图 5 表明
材料是韧性断裂机制，裂纹萌生后并没有迅速塑性失
稳，断裂力学性能较好［17］。退火温度不同，宏观变形
发生转变，但拉伸断口形貌都是不同大小的韧窝，属韧
性断裂。
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图 5 不同温度退火试样拉伸断口形貌
Fig． 5 Tensile fracture morphologies of samples annealed at different temperatures

( a) 400 ℃ ; ( b) 500 ℃ ; ( c，d) 600 ℃

3 结论
1) 短时退火处理使 10 钢冷轧板拉伸时加工硬化

能力增强，力学性能改善。
2) 随着退火温度升高，加工硬化行为发生改变，

在 400 ℃时有瞬态硬化，在 600 ℃时出现吕德斯带现
象; 层片结构材料软-硬微区差异和分布不均匀性越
大，加工硬化能力越强。
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