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600～ 1 200 ℃高 Nb、Ti微合金钢
高温热塑性研究
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摘 要:采用光学显微镜、扫描电镜、透射电镜以及显微硬度仪对高 Nb、Ti微合金钢的高温热塑性拉伸试样进行检
测。结果显示，高 Nb、Ti微合金钢在 600～1 200 ℃的断面收缩率呈“V”形; 在 800 ℃时断面收缩率最小，在 1 200
℃断面收缩率达到最大值。其第Ⅲ脆性区间为 680～910 ℃，脆化的主要原因是大尺寸碳氮化物和先共析铁素体在
晶界析出，弱化了晶界结合力，为裂纹的产生和扩展提供了条件。而试样中普遍存在的微米级 TiN颗粒，是造成高
Nb、Ti微合金钢断面收缩率整体偏低的主要原因。提高应变速率，缩短先共析铁素体析出和 TiN颗粒长大的时间，
减弱拉伸过程中的应力集中，可改善试样在第Ⅲ脆性区间的高温热塑性。
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Study on the Hot Ductility of High Nb and Ti Micro-alloyed Steel
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Abstract: The hot ductility of high Nb and Ti micro-alloyed steel had been investigated through the high
temperature tensile test and optical microscopy，scanning electron microscopy，transmission electron mi-
croscopy and micro-hardness tester．The results show that the relationship between the rate of reduction in
area and the temperature range from 600 ～ 1 200 ℃ was V-shape for the high Nb and Ti micro-alloyed
steel．The rate of reduction in area was the lowest at 800 ℃ while that was the highest at 1 200 ℃ ．The
third brittle zone for the high Nb and Ti micro-alloyed steel was 680～910 ℃ ．The main reason for the em-
brittlement was the large-size carbonitrides and pro-eutectoid ferrite precipitated at the grain boundaries
which weakened the grain boundary bonding force and provided conditions for crack generation and ex-
pansion．The micron-sized TiN particles in the sample were the main reason for the low rate of reduction in
area of the high Nb and Ti micro-alloyed steel．The hot ductility at the third brittle zone can be improved
by increasing the strain rate，shortening the time for the precipitation of pro-eutectoid ferrite and the
growth of TiN particles and weakening the stress concentration during the tensile test．
Key words: high Nb and Ti micro-alloyed steel，high temperature plasticity，carbonitride，pro-eutectoid
ferrite，strain rate
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0 引言
微合金钢是在普碳钢的基础上添加微合金元

素，如 Nb、V、Ti等，这些合金元素的碳氮化物可用
于调节形变奥氏体的再结晶行为和阻止晶粒长

大，间接起到细化晶粒的作用，并对基体产生沉淀

强化，从而提高钢材的强度和韧性。微合金钢广
泛应用于桥梁、建筑、船舶、管线、汽车、高压容器
等，具有广阔的应用前景，是现代钢铁工业中的主

力产品［1－2］。
但微合金钢在生产中存在许多难题，如强度波

动、铸坯角裂等［2－3］。近年来随着高强度微合金钢
应用范围扩大，强度增加，钢中 Nb、Ti含量也越来越
高，进一步恶化了铸坯的热塑性，导致铸坯在热轧过

程中发生开裂现象［4］，裂纹甚至贯穿中间坯上下板

面，严重影响了生产顺行。
高 Nb、Ti微合金钢铸坯受到的拉伸应变和其固

有的热脆性是产生开裂缺陷的两大因素，其中铸坯

所受的拉伸应变属于外因，即设备与工艺因素; 而铸

坯的热脆性属于内因，即钢种凝固特性及组织相变

因素。通常，裂纹的形成是内外因共同作用的结果，
但往往其中某一因素会起主导作用［5］。因此有必
要对高 Nb、Ti含量钢的热塑性，特别是第 III脆性区
间的热塑性进行研究，用于连铸工艺指导。

1 试验材料及方法
试验用原料为某钢厂提供的高 Nb、Ti微合金钢

铸坯，具体化学成分见表 1。

表 1 试验钢的化学成分
Table 1 The chemical compositions of the steel %

C Si Mn P S Nb Ti N Als

0．056 0．02 1．36 0．010 0．0042 0．023 0．108 0．0050 0．034

在铸坯上取样，加工成 10 mm×120 mm 的
标准圆柱形拉伸试样，试样两端加工成 M10 普通
螺纹。试验设备采用美国 DSI Gleeble － 2000 试
验机，热模拟过程在真空环境中进行。具体方案
为: 对试样升温，升温速度 20 ℃ /s，峰值温度 1
300 ℃，保温 3 min; 然后降温至拉伸温度下保温 1
min，降温速度 3 ℃ /s。在 600 ～ 1 200 ℃，每 50 ℃
进行一次高温拉伸; 应变速率为 10－3 / s，以模拟铸
坯矫直段工艺; 拉断后采取喷水冷却，以研究温度

对高温热塑性的影响。然后在 750 ℃下，以不同
的应变速率( 分别为 10－2 / s、5×10－2 / s、5×10－3 / s)
各进行一次拉伸，以研究应变速率对高温热塑性

的影响。
测定试验钢在拉伸过程中的最大抗拉强度、断

裂后的断面收缩率，描绘强度曲线及热塑性曲线。
采用线切割将断裂试样剖开，制取金相试样，使用

4% 硝酸酒精溶液对样品进行腐蚀，并采用碳萃取
复型方法对金相试样进行处理; 采用 LEICA
DM6000金相显微镜和 FEI Quanta 400扫描电镜、带
能谱仪的 JEM－2100F透射电镜以及 Mituyoto AAV－
502全自动显微硬度仪对试验钢断口或截面进行观
察和检测，确定组织、硬度、断口形貌及第二相析出，
以研究试验钢断裂机理。

2 试验结果
2．1 热塑性曲线与强度曲线
断面收缩率是连铸坯试样在热拉伸试验断裂之

后，断口缩小的面积占原面积的百分数，它是衡量铸

坯塑性变形能力大小的重要指标。断面收缩率值越
大，说明铸坯受外力作用不易产生裂纹的性能越

好［2］。由图 1可知，在 600～1 200 ℃下，试验钢的热
塑性呈 V字形变化，且在 800 ℃时断面收缩率最小，
仅为 24．9%; 1 200 ℃断面收缩率最大，为 77． 5%。
Mintz［6］等人研究微合金钢连铸坯表面裂纹与钢的断
面收缩率之间的关系时发现，断面收缩率＜40%时，铸
坯在应力集中时容易产生裂纹。若以断面收缩率
≥40%作为铸坯开裂的标准，则本试验钢第Ⅲ脆性区
间为 680～910 ℃。
高温强度能够反应试验钢抵抗裂纹源产生和扩

展的能力。由图 1还可知，随着温度的增加，试验钢
的强度呈下降趋势。当拉伸温度升至 1 200 ℃时，
抗拉强度已降至 32 MPa。
图 2是 750 ℃下，微合金钢在不同应变速率下

的高温热塑性及强度。由图 2 可知，抗拉强度随应
变速率的变化趋势与断面收缩率类似，即随着应变

速率的增大而增大。当应变速率由 10－3 / s 提高至
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10－2 /s时，断面收缩率和强度均得到极大改善，断面
收缩率由 32．1%增至 60．9%，抗拉强度由 201 MPa
增至 407 MPa; 再增加应变速率，断面收缩率和强度
的变化不大。

图 1 强度和断面收缩率与温度的关系
Fig．1 Ｒelationship between the tensile strength and the

rate of reduction in area and the temperature

由前述结果可知，高 Nb、Ti 微合金钢的高温热
塑性较差。增加应变速率，可大大改善其第Ⅲ脆性
区间的高温热塑性。
2．2 断口形貌
图 3是不同温度下拉伸试样断口的微观形貌。

由图 3可知，650 ℃下，试样断口存在大量韧窝，表明
该温度下试样为韧性断裂( 图 3a) ; 随温度升高，塑性

变形区所占比例降低，且韧窝逐渐减少、变浅，断口表
面变光滑。到 800 ℃时，试样断口呈冰糖状( 图 3b) ，
呈现出规整的晶粒形貌，说明在 650 ～ 800 ℃温度区
间，试样的断裂方式由韧性断裂转变为脆性断裂; 而

当温度提高至 1 100 ℃时，断口又逐渐呈现出韧窝形
貌，且韧窝大而深( 图 3c) ; 1 200 ℃时，断口呈现出液
膜状态( 图 3d) ，结合 1 200 ℃良好的断面收缩率，断
口的韧窝可能被熔融钢液所覆盖。这是因为 P、S 等
杂质元素容易在晶界偏析，使得晶界熔点降低，在

1 300 ℃保温时发生融化现象，在 1 200 ℃下进行拉
伸时产生断裂，从而使断口呈平滑形貌［7］。断口形貌
与断面收缩率具有良好的对应关系。

图 2 抗拉强度和断面收缩率与应变速度的关系
Fig．2 Ｒelationship between the tensile strength and

rate of reduction in area and the strain rate

图 3 不同温度下的断口形貌
Fig．3 The fracture morphology of tensile samples after testing at different temperatures
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2．3 断口截面组织及形貌
图 4 是不同温度下断裂试样的截面金相照片。

由图 4可知，在 800 ℃下，裂纹沿着晶界扩展，但试
样中未出现先共析铁素体( 图 4f) 。在 750 ℃时，晶
界处出现先共析铁素体，且随着温度的降低，铁素体

的量呈增长趋势( 图 4d) ; 在 650 ℃时，晶内也出现

了铁素体( 图 4a) 。晶界处铁素体的出现，为裂纹的
起源和扩展提供了便利条件( 图 4b) 。图 4e 显示，
当应变速率增加至 10－2 / s 时，晶界处先共析铁素体
的量明显减少，晶界处的铁素体厚度由约 21 μm 下
降至约 9 μm，铁素体量的下降，降低了试样开裂风
险，提高了材料的高温热塑性。

图 4 不同温度下的断口截面组织
Fig．4 Cross－section fracture at different temperatures

图 5是断裂试样的截面 SEM照片。在整个测量
温度范围内，试样中发现大量的 TiN 颗粒( 图 5a) 。
这些析出以 Al2O3 为核心，尺寸约为 3～6 μm，并具有
尖锐的棱角，成为裂纹的起源点( 图 5b) ，这与文献

［8］的研究结果相同。在 900、950 ℃下，截面中出现
了 MnS的条带状析出( 图 5c) ，这些条带状呈规律性
分布，组成一条大的条带; 而在 1 200 ℃下，试样中出
现了 Mn、Ti、Al的氧化圆点( 图 5d) 。

图 5 不同温度下的断口析出物
Fig．5 Precititates in fracture of samples after testing at different temperatures
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2．4 第二相析出
图 6是试验钢不同温度下的第二相析出。在

1 100 ℃及以上，钢中几乎未发现纳米级第二相析
出。而从 1 000 ℃开始，钢中出现了纳米级第二相
析出物，且随着温度的降低，析出物的数量呈增长趋

势; 尺寸呈下降趋势，由约 100 nm 降低至 20 ～ 40
nm; 析出范围由晶界处呈带状析出转变为晶内弥散
析出; 形状则由多边形转变为颗粒状。能谱仪检测
结果显示这些析出主要为 Nb、Ti，应为( Nb、Ti) CN，
且随温度的下降，Ti /Nb有所下降［9］。

图 6 不同温度下的第二相析出
Fig．6 Precititation of the second phase in samples after testing at different temperatures

2．5 显微硬度
对截面的金相试样进行显微硬度检测。因本试

验中 Gleeble设备冷却能力限制，冷却后试样的组织
为铁素体+贝氏体，未出现马氏体。显微硬度检验
结果显示，贝氏体的 HV0．02为 400～480，均值为 446，
而铁素体的 HV0．02为 220 ～ 330，均值为 292，约为贝
氏体的 65．5%。显微硬度的波动与微观组织的成
分、晶粒尺寸、晶粒内的位错、亚晶结构等因素相关。
低强度铁素体的存在，为裂纹的起源和扩展提供了

条件。

3 分析与讨论
3．1 三个脆性区间的分类及特点

Mintz，Suzuki，Won 等人的研究［6～13］表明，从钢
的凝固温度到 600 ℃存在三个脆性温度区间，即熔
点～1 200 ℃的第Ⅰ脆性温度区、1 200～900 ℃的第
Ⅱ脆性温度区和 900～600 ℃的第Ⅲ脆性温度区。
第 I脆性区: 该温度区间下，试样的断裂主要沿

树枝晶间的界面展开。钢中 B、O、S、P 等微量元素
或杂质易在树枝晶间聚集，使脆性区间向低温段延

伸。第 I脆性温度区钢的热塑性与杂质元素有关，
而与应变速率无关，因此降低杂质元素含量有利于

提高第 I脆性温度区的热塑性。试验在 1 200 ℃未
发现 S、P 的富集，但发现了 O、Mn、Ti、Al 等元素的
富集，它们在断口附近形成氧化圆点( 图 5d) ，成为

裂纹的起源或扩展途径。
第Ⅱ脆性区: 该温度区间，高温奥氏体中固溶的

O、S等元素以( Fe，Mn) O、( Fe，Mn) S 等形式在奥氏
体晶界析出，降低晶界强度，在应力作用下在晶界产

生裂纹，造成沿晶断裂。第Ⅱ脆性区随应变速率增大，
钢的热塑性降低，当应变速率＜10－2 / s时，脆性低谷区
消失［13］。试验中的应变速率为 10－3 / s，因此热塑性
曲线中未出现第Ⅱ脆性低谷区，但微区成分显示，该温
度区间发生了 MnS在晶间富集( 图 5c) 。
第Ⅲ脆性区: 该温度区间为连铸的弯曲、矫直过

程温度，因此其高温热塑性与铸坯裂纹密切相关。
它又可细分为 γ 单相区( 800 ～ 910 ℃ ) 和( α+γ) 两
相区( 680～800 ℃ ) 。

γ单相区脆化的主要原因是钢中固溶的 Nb、Ti
等以第二相析出物动态或静态在 γ 晶界析出。晶
界发生滑移时，在应力作用下，析出物与基体之间产

生空洞，空洞发展聚合最后形成裂纹。图 6b 显示，
在晶界析出、百纳米级别、呈链状分布的第二相，它
们减少了晶界间的结合力，恶化了该温度区间的高

温热塑性。因此其断口形貌呈典型的沿晶开裂。
而( α+γ) 两相区脆化的原因在于沿奥氏体晶界

析出的膜状先共析铁素体，降低了奥氏体基体的连

续性。由于铁素体强度仅为该温度下奥氏体强度的
1 /4，应变集中于晶界处膜状铁素体，降低了钢的高
温塑性。在拉伸时铸坯的总应力 /应变超过其临界
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值时，就沿奥氏体晶界产生了裂纹( 图 4b) 。研究表
明，钢的热塑性与奥氏体晶界析出的铁素体网膜的

厚度有关，当晶界铁素体比例超过 10%时其对塑性
的恶化明显降低［2］，当铁素体析出量达 30% ～ 40%
时，铸坯塑性又得到明显提升［6，14－15］。
3．2 应变速率对第Ⅲ脆性区间的影响

Mintz等人的研究［16］表明，随着应变速率的增
加，夹杂物和析出物没有足够的时间形核长大，在晶

界偏析形成孔洞的时间减少，晶界偏析物减少。同
时应变速率增加，减少了应力诱导铁素体的形成，在

高应变速率下，应力难以在先共析铁素体处集中，有

利于塑性提高。在 γ+α 两相区，提高应变速率，奥
氏体和铁素体之间的强度差别减小，先共析铁素体

和基体的变形协调能力加强，减弱了在先共析铁素

体薄膜上的应力集中［17］。
3．3 化学成分对第Ⅲ脆性区间的影响

Nb、Ti元素对第Ⅲ脆性区钢的热塑性影响被学
者广泛研究并证实［2、18－19］。研究结果显示，随着含
Nb、Ti量增加，第Ⅲ脆性区的塑性谷变宽变深。微
合金元素的第二相析出会破坏钢的高温热塑性从而

使铸坯裂纹敏感性增加［20－22］。它们对钢高温热塑
性的影响可概括如下:

1) 铌钛的碳氮化物钉扎在奥氏体晶界，阻碍奥
氏体的动态再结晶，促使塑性低谷的温度区间扩大，

影响钢的高温力学性能。但钛对钢的热塑性影响还
有另外一种截然不同的观点: 钢中存在的游离钛，可

有效降低钢中游离氮的含量而抑制 Nb( C，N) 的析
出，从而改善含铌微合金钢的热塑性。本试验中 Ti
元素的影响显然是第一种观点。

2) 钢中微合金元素碳氮化物在晶界析出时将
降低了晶界的结合力，导致晶界弱化，应力作用下发

生塑性变形时，微细的碳、氮化物成为应力集中源，
与晶界脱开形成微孔，在铸坯受力时容易发生晶间

断裂而产生裂纹。
当应变速率为 10－3 / s 时，整个试验温度范围内

均发现了大量的微米级 TiN颗粒。这些 TiN颗粒具
有规则外形，且 TiN弹性模量为 600 GPa，远大于钢
铁材料的 200 GPa［23］。在拉伸过程中，在 TiN 颗粒

尖角附近很容易因应力集中而形成裂纹起源点。而
当应变速率为 10－2 / s 时，TiN 颗粒长大的时间大大
缩短，从而降低了拉伸过程中裂纹的产生。
除应变速率、形变温度以及成分外，奥氏体原始

晶粒大小、柱状晶方向等因素同样会影响试验钢的
高温热塑性。
3．4 局限性
高温热塑性试验中试样的热历程和变形程度与

生产实际不同，因此存在一定的局限性。Gleeble 热
拉伸试验通常将试样从室温加热到 1 300 ℃左右，
然后再冷却至测试温度( 700 ～ 1 000 ℃ ) 后进行拉
伸，从而导致试样经历的热历程与实际连铸过程中

的凝固冷却过程不一致［24－25］。另外 Gleeble 热拉伸
试验测得的铸坯临界断面收缩率以 40%为标准( 某
些文献为 60%［26］) ，则计算得到的临界应变将超过
50%，但实际生产中，铸坯表层应变一般不超过 5%，
因此利用断面收缩率不能真实反映铸坯表面裂纹敏

感性［27］。但目前还无更好的试验方案来替代，且影
响试验条件下试样断裂的因素也是影响连铸坯产生

裂纹的因素，因此热塑性试验可为铸坯裂纹形成机

理提供重要的理论依据。

4 结论
1) 高 Nb、Ti微合金钢在 600 ～ 1 200 ℃时，断面
收缩率曲线呈“V”形，800 ℃时断面收缩率最小，仅
为 24．9%; 1200 ℃时断面收缩率最大，为 77．5%。

2) 高 Nb、Ti微合金钢第Ⅲ脆性区间为 680～910
℃，在该区域 γ单相区发生脆化的主要因素是大尺
寸( Nb，Ti) CN颗粒在晶界的析出，弱化了晶界结合
力; 在该区域( α+γ) 两相区发生脆化的主要原因是
低强度先共析铁素体的生成，为裂纹的产生和扩展

提供了条件。
3) 具有高弹性模量和规则外形的 TiN颗粒，其尖

角附近因应力集中而引起试样提前开裂，是造成高

Nb、Ti微合金钢断面收缩率整体偏低的主要原因。
4) 提高应变速率，缩短了先共析铁素体析出和

TiN颗粒长大时间，减弱了拉伸过程中的应力集中，
可改善试样在第Ⅲ脆性区间的高温热塑性。
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