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内 容 简 介

本书为高等学校金属与无机非金属材料专业教材，全书共分两篇十四章。第一篇讲述了黑色金属材料，简

要介绍了钢铁材料的生产、铸铁材料，重点介绍了钢合金化的基本原理，首次引入了电子结构理论关于合金钢

性能分析的内容；此外对工程构件用钢、机器零件用钢、工模具用钢、不锈钢、耐热钢和高温合金作了介绍。第

二篇主要讲述了有色金属材料，包括铝及其合金、铜及其合金、钛及其合金、镁及其合金和钨合金。

本书除用作本科教材外，还可作为从事金属材料科学领域研究的科研人员、研究生、工程技术人员的参考

文献。
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前 言

金属材料学是研究金属材料的成分、工艺、组织结构与性能之间关系的一门

技术科学，它对金属材料的研究、应用和发展起着重要作用。因此，金属材料学是

金属材料专业一门主要的、必修的专业课程。随着教学改革的不断深入，本课程

也进行了适当调整，根据新的教学大纲和学时的要求，编写了本教材。

本书着重介绍了钢合金化的基本概念和基础理论，首次引用了电子结构理论

解释、分析了钢材的电子结构与其力学性能的关系。同时，对合金钢、铸铁、有色

合金的成分、工艺、组织结构、性能及应用作了介绍，特别是针对国防特色，增加了

重金属材料的相关内容。

本书由李云凯教授主编（除第四章以外的其余各章），苏铁健老师也参与了第

四章的编写工作。

为了提高教学质量，还制作了与本书配套的课件，如有需要者请与北京理工

大学出版社联系。

由于编者水平有限，书中难免有缺点和错误，恳请读者指正。

借此感谢在本书编写过程中所参考和引用的图书、文章、资料的作者。

编 者
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第一篇 钢铁材料

通常将金属材料分成两大类，一类称黑色金属，铁、铬、锰属于此类；另一类称有色金属，即

除铁、铬、锰之外的金属，如铜、铝、锌等。本篇主要介绍钢铁材料的生产及其工艺、性能和使用

等方面的一些知识。

第一章 钢铁材料的生产

第一节 铁 的 冶 炼

一、原料

（一）铁矿石

铁矿石是由一种或几种含铁矿物和脉石组成。含铁矿物是具有一定化学成分和结晶结构

的化合物，脉石也是由各种矿物如石英、长石等组成并以化合物形态存在的物质。所以，铁矿

石实际是由各种化合物所组成的机械混合物。

１郾铁矿石的种类

冶金工业常用的铁矿石有以下四种：赤铁矿、磁铁矿、褐铁矿和菱铁矿。

（１）赤铁矿石

赤铁矿石中的铁是以不含水的 Ｆｅ２Ｏ３形式存在的，它的理论含铁量为 ７０％。自然界开采

的赤铁矿石，实际含铁量一般在 ３０％ ～６０％的范围内。赤铁矿多为暗红色，也有浅灰色和黑

色的，密度 ５郾０～５郾３ｇ／ｃｍ３，质地较松，还原性很好，硫和磷的含量都很少，是最主要的工业铁

矿石。

（２）磁铁矿石

磁铁矿石中的铁是以 Ｆｅ３Ｏ４的形式存在的，其理论含铁量为 ７２郾４％。自然界开采的磁铁

矿石含铁量在 ４０％ ～７０％之间，矿石中脉石为石英和各种盐类，也有少量的黏土、黄铁矿、磷

灰石、黄铜矿等，硫和磷的含量较高。磁铁矿石最显著的特点是具有磁性，其颜色从灰色到黑

色，并有较暗的金属光泽。其密度为 ４郾９～５郾２ｇ／ｃｍ３，组织致密，颗粒微小，质地坚实，比较难

还原。

（３）褐铁矿石

褐铁矿石中的铁是以 ２Ｆｅ２Ｏ３·３Ｈ２Ｏ的形式存在的，它的理论含铁量为 ５９郾８％，在自然界中

分布很广，是由其他铁矿石风化而成的，很少成为富矿。它常和黏土及石英等杂质混在一起，



含铁量为 ３７％ ～５５％，含较多的磷，有时还含有硫、砷等杂质。褐铁矿石呈黄褐色，密度

３郾０％ ～４郾２ｇ／ｃｍ３，质地比较松软，易于开采，在高炉中受热后组织变得很松软，还原性好。

以上三种矿石均为含铁的氧化物，是炼铁的主要矿石。

（４）菱铁矿石

菱铁矿石中的铁是以 ＦｅＣＯ３形式存在的，理论含铁量为 ４８郾３％，密度 ３郾９ｇ／ｃｍ３。在自然

界中常见的菱铁矿石坚硬，带有黄褐的灰色，杂质较多，必须经过焙烧才用于炼铁。

２郾对矿石的要求

为保证炼铁的质量和经济性，对铁矿石有一定的要求：含铁量愈高愈好（富矿含铁量大于

４５％，贫矿含铁量小于 ４５％）；脉石的含量应尽量少；矿石中的杂质要少；还原性要好。

３郾冶炼前铁矿石的处理

自然开采的矿石，无论在化学成分、物理状态等各方面，都很难满足高炉冶炼的要求，必须

经过各种处理才能更经济更合理地用于高炉生产。矿石的混匀是矿石冶炼前很重要的准备工

作。矿石在冶炼前的处理，常为机械处理和热处理两种。机械处理包括破碎、筛分及选矿；热

处理包括焙烧和烧结造块等。

（二）熔剂

矿石中的脉石和燃料中的灰分，都含有一些熔点很高的化合物（如 ＳｉＯ２熔点为 １６２５℃，

Ａｌ２Ｏ３熔点为 ２０５０℃），它们在高炉冶炼的温度下，不能熔化成液体，因而不能使它们很好地与

铁液分离，同时也使炉子的操作发生困难。加入熔剂的目的在于其与这些高熔点的化合物形

成低熔点的炉渣，以便在高炉冶炼温度下完全液化，并保持相当的流动性，以达到很好地与金

属分离之目的，保证生铁的质量。

根据熔剂的性质，可分为碱性熔剂和酸性熔剂。采用哪一种熔剂要根据矿石中脉石和燃

料中灰分的性质来决定。由于天然矿石中脉石大多数为酸性，焦炭灰分也都是酸性的，所以通

常都使用碱性熔剂，如石灰石。酸性熔剂很少使用。

（三）燃料

高炉冶炼所需要的热量，主要是依靠燃料的燃烧而获得，同时燃料在燃烧过程中，还起着

还原剂的作用，所以燃料是高炉冶炼的主要原料之一，常用的燃料主要是焦炭，还有无烟煤和

半焦等。

二、高炉的构造及附属设备

高炉是近似于圆柱形的炉子，它的外面包以钢板，内壁砌以耐火砖，整个炉子建筑在很深

的混凝土基础上。它是由炉喉、炉身、炉腰、炉腹、炉缸等五部分组成的，如图 １－１所示。

炉料自炉喉处加入，其上部设有炉顶加料机构，两侧有煤气导出管。炉身为一向下扩大的

圆锥体，这样的形状可使受热膨胀后的炉料容易下降，它是高炉最长的部分，铁矿石在其中逐

渐被还原。生铁和炉渣在炉腰和炉腹区域形成并熔化，炉腰是很矮的圆柱体，它砌在铁制圆环

上（圆环架在若干个支柱上）；炉腹为一向上扩大的倒截圆锥体，它能支持其上面所有炉料的重

量，炉腹上部包围着环形风管，它能将热风通过风嘴送入炉内。炉缸是积聚液态铁水和炉渣的

地方，其上部有 ６～２０个风口向炉内送进热风，风口下面有 １或 ２个出渣口，炉底面上有 １或 ２

２



图 １－１ 高炉的构造

１—炉喉；２—炉身；３—炉腰；４—炉腹；５—炉缸

个出铁口。高炉的附属设备主要包括装

料设备、热风炉、铸铁机和混铁炉、除尘器

等。

三、高炉冶炼的理化过程

高炉冶炼的目的，就是要把铁从铁矿

石中还原出来，同时去除其中所含的杂

质。所以整个冶炼过程中，最主要的是进

行铁的还原反应以及造渣反应。除此之

外，还伴随着其他一系列复杂的物理化学

反应，如水分及挥发物的蒸发、碳酸盐的

分解、铁的碳化和熔化以及其他各种元素

的还原等，而这一系列的反应，都只有在

一定的温度下才能实现。因此，冶炼过程

还需要有燃料的燃烧来作为必要的条件。

１郾燃料的燃烧

Ｃ＋Ｏ２→ＣＯ２＋４０８７６２郾９ｋＪ

２郾炉料的分解

水分蒸发和结晶水分解；挥发物的排

除；碳酸盐的分解。

３郾高炉内的还原反应

（１）铁的还原

在高炉中，铁并不是直接从高价氧化

物中还原出来的，而是要经过一个由高价

氧化物还原成低价氧化物，再由低价氧化物还原出铁的过程：

Ｆｅ２Ｏ３→Ｆｅ３Ｏ４→ＦｅＯ→Ｆｅ

铁的还原，主要依靠一氧化碳气体和固体碳作为还原剂来实现。通常把一氧化碳的还原

称为间接还原，把固体碳的还原称为直接还原。

间接还原总反应为：

３Ｆｅ２Ｏ３＋９ＣＯ→６Ｆｅ＋９ＣＯ２＋７６９８０郾５４ｋＪ

直接还原总反应为：

３Ｆｅ２Ｏ３＋Ｃ→２Ｆｅ３Ｏ４＋ＣＯ－１０８９６１郾５８ｋＪ

（２）铁的碳化

从矿石中还原出来的铁，是固体海绵状的，它的含碳量极低，通常不超过 １％。由于 ＣＯ在

较低的温度下分解，而分解出的 Ｃ具有很强的活性，当它与铁接触时，很容易形成铁碳合金。

因此，固态海绵状铁在较低的温度下（４００℃ ～６００℃）就开始了渗碳作用。其化学反应如下：

２ＣＯ＋３Ｆｅ→Ｆｅ３Ｃ＋ＣＯ２ 或 ３Ｆｅ（液）＋Ｃ（固）→Ｆｅ３Ｃ

４郾造渣过程

造渣过程就是矿石中的脉石和燃料中的灰分与熔剂合在一起，从高炉中被清除出去的过
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程。高炉中的成渣情况常见的有以下两种：

用普通酸性矿石冶炼时，熔剂以石灰石形态装入高炉，熔剂中的 ＣａＯ并不能与矿石中的

酸性氧化物密切接触，因此最初形成的渣，主要是 ＳｉＯ２、Ａｌ２Ｏ３与一部分已还原的 ＦｅＯ生成的

Ｆｅ２ＳｉＯ４。由于渣中有 ＦｅＯ存在，降低了炉渣的熔点，并有较好的流动性，在它往下降落的过程

（同时也是温度升高的过程）中，所含的 ＦｅＯ逐渐被还原而失去，而 ＣａＯ的含量随之增多，最后

形成末渣流入炉缸。

用自熔性矿石冶炼时，由于矿石中含有较多的 ＣａＯ，并且它与酸性的 ＳｉＯ２能很好地接触，

所以在冶炼开始时 ＣａＯ就立即参加了造渣反应，尤其是采用自熔性烧结矿冶炼时，早在烧结

过程中 ＣａＯ就和 ＳｉＯ２、Ａｌ２Ｏ３等形成了炉渣，因此在这种矿石的初成炉渣中 ＣａＯ的含量就较高，

在下降过程中炉渣的成分变化也较小。

四、高炉产品

高炉冶炼的产品主要是生铁、铁合金，副产品有炉渣、煤气和炉尘等。

１郾生铁

生铁是含碳量在 ２郾０８％ 以上的铁碳合金，其中还含有 Ｓｉ、Ｍｎ、Ｓ、Ｐ等杂质。根据用途和成

分，可将生铁分成两大类：一类是炼钢生铁：这种生铁中的碳以化合物形态存在，其断面为银白

色，也叫做白口铁；另一类是铸造生铁：直接用来制造机器零部件的。

２郾铁合金

铁与任何一种金属或非金属的合金都叫做铁合金（有的也叫它合金生铁）。铁合金的种类

很多，有硅铁、锰铁、铬铁、钼铁、钨铁等。

３郾炉渣、炉气和炉尘

炉渣、炉气和炉尘是高炉的副产品，以前作为废物而抛弃，现在已经广泛用于建筑材料。

第二节 钢 的 冶 炼

直接用矿石冶炼而得的生铁，含碳量较高（＞２郾０８％），而且含有许多杂质（如硅、锰、磷、硫

等）。因此，生铁缺乏塑性和韧性，力学性能差，除熔化浇铸外，无法进行压力加工，因而限制了

它的用途。

为了克服生铁的这些缺点，使它在工业上能起到更大的作用，还必须在高温下利用各种来

源的氧，把它里面的杂质氧化清除到一定的程度，以得到一定成分和一定性质的铁碳合金———

钢。这种在高温下氧化清除生铁中杂质的方法叫炼钢。

一、炼钢的基本原理

生铁中的各种杂质，在高温下，在不同程度上都与氧有较大的亲和力。因此可以利用氧化

的方法使它们成为液体、固体或气体氧化物，液体和固体氧化物在高温下与炉衬和加入炉内的

熔剂起作用，结合成炉渣，并在扒渣时被排除炉外，气体也在钢水沸腾时被 ＣＯ带到炉外。

在炼钢炉内，杂质的氧化主要是依靠 ＦｅＯ的存在而实现的。在各种炼钢炉内，杂质氧化反

应如下：
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２Ｆｅ＋Ｏ２→２ＦｅＯ

Ｓｉ＋２ＦｅＯ→ＳｉＯ２＋２Ｆｅ＋３２０６４７郾６ｋＪ

Ｍｎ＋ＦｅＯ→ＭｎＯ＋Ｆｅ＋１００１２０郾９８ｋＪ

Ｃ＋ＦｅＯ→ＣＯ＋Ｆｅ＋１５８７７４郾９８ｋＪ

２Ｐ＋５ＦｅＯ→Ｐ２Ｏ５＋５Ｆｅ＋２７１６７１郾４ｋＪ

硅与氧有较大的亲和力，因此硅的氧化很迅速，它在冶炼初期就已经完全被氧化而生成

ＳｉＯ２，同时 ＳｉＯ２又和 ＦｅＯ反应形成硅酸盐：

２ＦｅＯ＋ＳｉＯ２→２ＦｅＯ·ＳｉＯ２＋２４６９７郾４ｋＪ

这种盐是炉渣中很重要的一部分，它与 ＣａＯ作用生成稳定化合物 ２ＣａＯ·ＳｉＯ２和 ＦｅＯ，前者

牢固存在于炉渣中，后者变成了渣中的游离成分，使渣中 ＦｅＯ的含量增加，对促进杂质的氧化

是比较有利的。其反应如下：

２ＦｅＯ·ＳｉＯ２＋２ＣａＯ→２ＣａＯ·ＳｉＯ２＋２ＦｅＯ＋１１６９５６ｋＪ

锰也是易氧化的元素，它所生成的 ＭｎＯ有较高的熔点，ＭｎＯ在金属液中并不溶解，但是它

与 ＳｉＯ２形成化合物浮在液体金属表面，成为炉渣的一部分：

２ＭｎＯ＋ＳｉＯ２→２ＭｎＯ·ＳｉＯ２＋６２７９ｋＪ

硅、锰的氧化反应放出大量的热，可以使炉温迅速提高（这一点对转炉炼钢特别重要），大

大加速了碳的氧化过程。

碳的氧化需要吸收大量的热能，所以必须在较高的温度下才能进行。碳的氧化又是炼钢

过程中很重要的一个反应，由于碳氧化时生成了 ＣＯ气体，它从液体金属中逸出时起强烈的搅

拌作用，这种作用叫做“沸腾”。产生沸腾的结果，可以促使熔池成分和温度均匀，加速金属与

炉渣界面的反应，同时也有利于去除钢中气体和夹杂物。

磷的氧化在不太高的温度下即可发生，去磷过程由几个反应组合而成，其反应如下：

２Ｐ＋５ＦｅＯ→Ｐ２Ｏ５＋５Ｆｅ＋２７１６７１郾４ｋＪ

Ｐ２Ｏ５＋３ＦｅＯ→３ＦｅＯ·Ｐ２Ｏ５＋１２８０９１郾６ｋＪ

当在碱性炉渣中有足够的 ＣａＯ时会发生如下反应：

３ＦｅＯ·Ｐ２Ｏ５＋４ＣａＯ→４ＣａＯ·Ｐ２Ｏ５＋３ＦｅＯ＋５４４５９８郾６ｋＪ

所生成的 ４ＣａＯ·Ｐ２Ｏ５是稳定的化合物，它牢固地保持在炉渣中，因而达到了去磷的目的。

必须注意，钢水在脱氧过程中，要加入硅铁、锰铁等脱氧剂，因而常常在脱氧以后，炉渣呈

现酸性，而使 ３ＦｅＯ·Ｐ２Ｏ５遭到破坏，从中还原出 Ｐ２Ｏ５，而 Ｐ２Ｏ５是不稳定的氧化物，它在高温下

易被碳还原，产生回磷现象。这也说明了在酸性炉内去磷是十分困难的。为了防止这种现象

的产生，必须适当地增加炉渣碱度和渣量，提高炉渣氧化性等。

硫是以 ＦｅＳ的形式存在。当炉渣中有足够的 ＣａＯ时，同样也能将硫去除，反应如下：

ＦｅＳ＋ＣａＯＣａＳ＋ＦｅＯ

生成的 ＣａＳ并不溶于钢水中，而形成了炉渣浮在钢水表面。上面这个反应是可逆反应，而

且是在含有 ＦｅＯ的炉渣中进行的，当 ＦｅＯ与 ＣａＳ发生作用时，会使硫重新回到钢水中，所以去

硫效率随渣中 ＦｅＯ的含量减少而增高。而渣中含有足够的碳时，反应就不同了：

ＣａＯ＋ＦｅＳ＋Ｃ→ＣａＳ＋Ｆｅ＋ＣＯ

由于碳夺去了 ＦｅＯ中的氧，失去了 ＣａＳ与 ＦｅＯ作用的可能性，使反应不能逆向进行，这就
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是为什么电炉炼钢时去硫要比其他两种方法来得完全的原因。

在去硫过程中，锰也起了促进去硫的作用，其过程如下：

ＦｅＳ＋ＭｎＯ→ＭｎＳ＋ＦｅＯ

生成的 ＭｎＳ几乎不溶于钢水而进入渣中。因此，去硫的作用随锰的氧化而加大。

通过上述一系列氧化反应以后，虽然杂质被氧化了，达到了去除的目的，但是也由于氧化

的结果，使钢水中含有较多的 ＦｅＯ，也就是说钢水中存在着大量的氧，给钢带来很大的危害，一

方面使钢带有大量气泡；另一方面也使钢出现热脆和冷脆现象，而且危害性随含碳量的增加而

加大。因此，在炼钢过程的最后，还必须设法去除钢水中大量存在着的氧。通常采用的方法是

在钢水中加入一些脱氧剂，如锰铁、硅铁、铝等，它们强烈地从 ＦｅＯ中夺取氧而达到脱氧的目

的，其反应如下：

ＦｅＯ＋Ｍｎ→ＭｎＯ＋Ｆｅ

２ＦｅＯ＋Ｓｉ→ＳｉＯ２＋２Ｆｅ

３ＦｅＯ＋２Ａｌ→Ａｌ２Ｏ３＋３Ｆｅ

综上所述，整个炼钢过程不外乎是由氧化和还原两个过程所组成的，所以通常把碳、硅、

锰、磷的氧化称为氧化期内的反应，而把脱硫和脱氧称为还原期内的反应。从以上各项反应式

中可以看到，为了清除金属中的杂质，必须考虑多方面的因素，但是其中最主要的因素就是造

渣和除渣。所以炼钢工人常说：“炼钢就是炼渣，炼好渣一定出好钢”。炉渣在炼钢过程中具有

下列重要作用：

① 炉渣应保证炼钢过程按一定反应方向来进行（氧化或还原）。

② 炉渣应保证最大限度地去除金属中的有害杂质（磷和硫），以及防止炉气中的气体（氮

气和氢气）进入到金属中。

③ 炉渣应保证操作过程中铁和其他有价值的元素损失最小。

二、炼钢的基本方法

１郾转炉炼钢

转炉炼钢法就是利用空气或氧气，采取底吹、侧吹和顶吹的方式，使铁水中的元素氧化到

规定限度，从而得到成分合格的钢的一种炼钢方法。

２郾电炉炼钢

电炉是利用电能转变成热能来炼钢的，常用的电炉有两种：电弧炉和感应电炉。电弧炉用

得最广，宜于冶炼优质钢和合金钢；感应电炉用于冶炼高级合金钢和有色合金。

３郾平炉炼钢

随着工业的发展，金属加工工业中积累了大量废钢。当时无法用转炉将它重新吹炼成钢，

因此炼钢工作者们就寻找一种用废钢作原料的炼钢方法。１８６４年由法国人马丁发明了平炉

炼钢法。

氧气顶吹转炉炼钢法的迅速发展，将要取代平炉炼钢法，我国新建的炼钢车间大都是氧气

顶吹转炉和电炉。

随着科学技术的进步，新的炼钢方法不断出现，比如钢水的真空处理、电渣炉熔炼、真空感

应电炉熔炼等方法，这些在此就不详细介绍了。
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三、钢锭

铸锭是炼钢生产过程中很重要也很复杂的一道工序。很可能从炼钢炉出来的钢水质量很

好，但由于浇铸不良而生产出带有各种缺陷的钢锭来，而这种钢锭在轧制过程中又不可避免地

要产生或多或少的废品，所以必须十分重视浇铸工作。

从炼钢炉中得到的钢水，除小部分浇成铸件以外，绝大部分都浇成钢锭，以便轧、压成材。

只有良好的钢锭，才能轧、压出合格的钢材。

用来铸锭的钢水一般有两种，即镇静钢和沸腾钢。镇静钢是经过良好脱氧的钢水，它在注

入锭模时放出气体很少，不沸腾，凝固后可以得到坚实的钢锭，缩孔集中于上部。沸腾钢在浇

铸时放出大量的一氧化碳气体，使钢水沸腾。沸腾钢锭中没有集中缩孔，只有很多分散的和形

状不同的气泡存在于钢锭内部，因此钢锭体积的收缩是比较小的。

钢水的凝固过程可分为三个阶段：表面形成细小等轴晶粒；中部是棒状（或柱状）结晶带；

较大、形状粗短的等轴晶粒。

钢锭各部分的冷速是不同的，中心结晶比较慢，而表面结晶比较快，因而容易产生缩孔、偏

析等缺陷。这些缺陷的来源可分成两类，一类是钢水本身所带来的，如非金属夹杂物等；另一

类是由浇铸工艺所产生的，如缩孔、偏析等。
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第二章 铸 铁

铸铁是以铁和碳为主的合金，其化学成分一般为：ｗ（Ｃ）２％ ～４％，ｗ（Ｓｉ）１％ ～３％，ｗ（Ｍｎ）

０郾１％ ～１％，ｗ（Ｓ）０郾０２％ ～０郾２５％，ｗ（Ｐ）０郾０５％ ～１郾０％。所以，铸铁实际上是一种以 Ｆｅ、Ｃ、Ｓｉ

为主要成分的且在结晶过程中具有共晶转变的多元铁基合金。

铸铁是人类使用最早的金属材料之一。到目前为止，铸铁仍是一种被广泛应用的金属材

料。从整个工业生产中使用金属材料的数量来看，铸铁的使用量仅次于钢材。例如按重量统

计，在机床中铸铁件约占 ６０％ ～９０％，在汽车、拖拉机中，铸铁件约占 ５０％ ～７０％。

铸铁之所以获得广泛的应用，主要是由于它的生产成本低廉和具有优良的铸造性、耐磨性

和减震性。另外，随着铸造技术的进步，球墨铸铁和蠕墨铸铁的研制成功以及对铸铁进行合金

化和热处理等强化手段的采用，已经可以制取各种性能优异的铸造合金。所以，尽管有来自其

他新材料的激烈竞争，但铸铁仍不失为一种最经济、适用的材料。

第一节 铸铁中碳的石墨化

一、铸铁中石墨的形态与分类

１郾铸铁中碳的存在形式及石墨的形态

铸铁中的碳主要有下列三种分布形式：固溶于铁中形成间隙固溶体，如铁素体和奥氏体中

的碳；与铁作用形成 Ｆｅ３Ｃ；以游离的石墨（Ｇ）形式析出。

２郾铸铁的分类

根据碳在铸铁中存在的形式及石墨的形态，可将铸铁分为下列五类。

灰口铸铁：碳全部或大部以游离的片状石墨形态存在。断口处呈浅灰色。

球墨铸铁：碳全部或大部以游离的球状石墨形态存在。

蠕墨铸铁：碳全部或大部以游离的蠕虫状石墨形态存在。

可锻铸铁：碳全部或大部以游离的团絮状石墨形态存在。与灰口铸铁相比，有较好的韧性

和塑性，因此而得名，但实际上并不可以锻造。

图 ２－１ 铸铁中石墨的形态

（ａ）灰铁；（ｂ）可锻铸铁；（ｃ）蠕墨铸铁；（ｄ）球墨铸铁

白口铸铁：Ｃ全部或大部以化合态的 Ｆｅ３Ｃ形式存在，断口呈白亮色，故称白口铸铁。

各类铸铁中石墨的形态如图 ２－１所示。为了保证铸件有一定的韧性，一般很少铸成全白



口组织，而是采用表面激冷的办法，使铸件仅形成一定厚度的白口表面层，而心部仍保持为灰

口组织，这种铸铁叫冷硬铸铁。

二、铸铁的石墨化

铸铁（除白口铸铁外）的组织都是由金属基体和石墨两部分组成的。石墨的形态、大小、数

量和分布状态对铸铁的性能有着重要的影响。那么，铸铁中的石墨是怎样形成的呢？如何获

得所需要的金属基体呢？这些都与铸铁的石墨化过程有关。

石墨化就是铸铁中碳原子析出和形成石墨的过程。究竟在什么情况下，碳以石墨形式析

出？大多数人的看法是石墨既可由铁液中析出，也可以由奥氏体中析出，还可以由渗碳体分解

得到。灰口铸铁、球墨铸铁、蠕墨铸铁中的石墨都是由铁水冷却时通过结晶过程而得到的；而

可锻铸铁中的石墨则是由白口铁中的 Ｆｅ３Ｃ在高温下的分解而得到的。

（一）热力学条件和动力学条件

１郾热力学条件

图 ２－２为铸铁中各种组织的自由能随温度而变化的曲线。由图 ２－２可以看出，液体处

在高于 Ｔ′Ｃ（１１５４℃）时，由于共晶液体的自由能 ＦＬ最低，因此不会发生任何相变。当合金过

冷到 Ｔ′Ｃ－ＴＣ（１１４８℃）范围时，由于共晶液体的自由能 ＦＬ高于（奥氏体 ＋石墨）两相组成物

的自由能 Ｆγ＋Ｇ，而低于（奥氏体 ＋渗碳体）两相组成物的自由能 Ｆγ＋Ｆｅ
３
Ｃ，因而此时只能发生

图 ２－２ 铸铁中各种组织的自由能与随温度关系

Ｌ→γ＋Ｇ的共晶转变，而不能发生由液态向

莱氏体的共晶转变。当合金过冷到 ＴＣ（１１４８

℃）温度以下时，虽然共晶液体的自由能值均

高于（奥氏体 ＋石墨）和莱氏体的自由能值，但

共晶液体和（奥氏体 ＋石墨）之间自由能差值

要大于它与莱氏体之间的自由能差值，因而，

当共晶液体结晶时，从热力学条件来说，对石

墨化过程总是有利的。

将白口铁在 ９００℃以上长期保温时，莱氏

体中的渗碳体所以能够自动分解成（奥氏体 ＋

石墨）的混合物，就是由于符合热力学条件，即在这种条件下渗碳体的自由能高于（奥氏体 ＋石

墨）的自由能。

２郾动力学条件

实践表明，当共晶成分的铁水快速冷却到 ＴＣ温度以下时，铁水将发生共晶转变，得到莱

氏体，而不是结晶出（奥氏体 ＋石墨）混合物。其主要原因是形成石墨和形成渗碳体的动力学

条件不同。

由液体形成石墨的过程是通过石墨的成核和长大进行的。但石墨的成核，需很大的浓度

起伏条件（碳需从 ４郾３％集中到 １００％）；石墨的长大，需要铁原子从晶核处做反向长距离的扩

散。而渗碳体的成核则只需比石墨成核小得多的浓度起伏条件，而且由于渗碳体是间隙型金

属间化合物，碳原子只是在铁原子的间隙处存在，不需要铁原子从晶核处做长距离的迁移。因

而从动力学条件来看，有利于渗碳体的形成。
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由此看来，要从铁水中结晶出（奥氏体 ＋石墨）的共晶体，就必须使液体不要过冷到 ＴＣ温

度以下。只有这样，原子的扩散条件比较充分，铁水中的浓度起伏条件得以实现，才能使动力

学条件较差的（奥氏体十石墨）的共晶转变获得充分的时间成核和长大。

（二）铸铁的石墨化过程

铸铁中的石墨是通过铁水结晶时的石墨化过程获得的。

① 共晶铸铁（ｗ（Ｃ）＝４郾２６％）的石墨化过程按 Ｆｅ－Ｃ系状态图进行结晶，其过程如下：

Ｌ共晶→Ｇ共晶 ＋γ共晶 γ→Ｇ１１＋γＳ γ共析→α＋Ｇ共析

② 亚共晶铸铁（ｗ（Ｃ）＝３郾０％）的石墨化过程如下：

Ｌ→Ｌ１＋γ初 Ｌ共晶→Ｇ共晶 ＋γ共晶 γ→Ｇ１１＋γＳ γ共析→α＋Ｇ共析

③过共晶铸铁（ｗ（Ｃ）＝４郾５％）的石墨化过程如下：

Ｌ→Ｌ１＋Ｇ１ Ｌ共晶→Ｇ共晶 ＋γ共晶 γ→Ｇ１１＋γＳ γ共析→α＋Ｇ共析

三、影响铸铁石墨化的因素

铸铁的组织取决于石墨化进行的程度，为了获得所需要的组织，关键在于控制石墨化进行

的程度。实践证明，铸铁的化学成分和结晶时的冷却速度是影响石墨化和铸铁显微组织的主

要因素。综合铸铁中较为常见的化学元素，并按其对石墨化的不同影响，可分为促进石墨化元

素和阻碍石墨化元素两大类。其中 Ｎｂ是中性的，它左侧的元素是促进石墨化的元素，它右侧

的元素是阻碍石墨化的元素。距离 Ｎｂ越远，其作用越强烈。

促进石墨化的元素： 阻碍石墨化的元素：

（Ａｌ、Ｃ、Ｓｉ、Ｔｉ、Ｎｉ、Ｃｕ、Ｐ、Ｃｏ、Ｚｒ）Ｎｂ（Ｗ、Ｍｎ、Ｍｏ、Ｓ、Ｃｒ、Ｖ、Ｆｅ、Ｍｇ、Ｃｅ、Ｂ）

铸件的冷却速度对石墨化过程也有明显的影响，一般来说，铸件冷却速度越缓慢，即过冷

度较小时，越有利于按照 Ｆｅ－Ｃ系状态图进行结晶和转变，即越有利于石墨化过程的充分进

行。反之，当铸件冷却速度较快时，即过冷度增大时，原子扩散能力减弱，有利于按照 Ｆｅ－

Ｆｅ３Ｃ系状态图进行转变，即不利于石墨化的进行。尤其是在共析阶段的石墨化，由于温度较

低，冷却速度增大，原子扩散更加困难，所以在通常情况下，共析阶段的（即第二阶段）石墨化难

以完全进行。

铸件冷却速度是一个综合的因素，它与浇注温度、造型材料、铸造方法以及铸件壁厚均有

关系。

第二节 各种铸铁的基本特征及性能

一、灰口铸铁

（一）灰口铸铁的分类、牌号及其表示方法

灰口铸铁根据组织可分为普通灰铁和孕育灰铁两大类，共有七个牌号。牌号中用“ＨＴ”表

示灰铁二字的汉语拼音符号的字头，在“ＨＴ”后面有一组数字代表最低抗拉强度，如 ＨＴ１５０。
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图 ２－３ 铸铁中片状石墨

（二）灰口铸铁的组织

灰口铸铁的显微组织是由片状石墨和金属基体组成，

石墨镶嵌在金属基体内。基体组织可分为铁素体基体（普

通灰铁）、铁素体加珠光体基体和珠光体基体（孕育灰铁）三

种。石墨片的立体形貌如图 ２－３所示。

（三）灰口铸铁的性能及其与组织的关系

１郾灰口铸铁的力学性能

（１）抗拉强度

灰口铸铁的抗拉强度比同样基体的钢要低得多，例如正火状态的 Ｔ８钢（其组织为 １００％

的珠光体），其抗拉强度为 ９００ＭＰａ，ＨＢ为 ２３０左右，而珠光体基体的灰口铸铁 ＨＴ２００的抗拉强

度仅为 ２００ＭＰａ，ＨＢ为 １９７～２６９。灰口铸铁抗拉强度低的原因，归于交错的石墨片网。一般说

来，石墨数量越多，其共晶团越粗大，强度越低。

灰口铸铁的抗拉强度还与基体的强度有密切关系，基体中珠光体数量越多，珠光体中

Ｆｅ３Ｃ片层愈细，则抗拉强度越高。

（２）延伸率

灰口铸铁在拉伸试验中测出的延伸率是很小的，大致都在 ０郾２％ ～０郾７％之间，这说明灰口

铸铁是一种脆性材料。其原因在于组织中片状石墨尖端的应力集中效应。

（３）硬度和抗压强度

测试灰口铸铁的硬度，常用布氏硬度法；测抗压强度采用压缩试验法。在静压试验的应力

状态下，片状石墨对金属基体所起的分割作用和引起的应力集中现象不像在拉伸试验时那么

厉害，因此，灰口铸铁的硬度和抗压强度主要取决于组织中基体本身的强度和数量。灰口铸铁

的抗压强度一般比其抗拉强度高出 ３～４倍，灰口铸铁的布氏硬度值与同样基体的正火钢

相近。

２郾灰口铸铁的工艺性

（１）铸造性

由于灰口铸铁的化学成分接近于共晶点，所以铁水的流动性好，可以铸造形状非常复杂的

零件。另外，灰口铸铁件凝固后，既不易形成集中缩孔，也较少形成分散缩孔，仅有长度方向的

线收缩。总之，灰口铸铁的铸造性是优良的。

（２）切削加工性

由于灰口铸铁组织中的石墨可以起断屑作用和对刀具的润滑减摩作用，所以灰口铸铁的

切削加工性是优良的。

（３）焊接性

灰口铸铁的焊接性很差，这是因为铸铁中的 Ｃ、Ｍｎ含量高，淬透性好，在焊缝凝固时，极易

出现硬而脆的马氏体和 Ｆｅ３Ｃ，造成焊缝脆裂。因此，在进行铸铁件的焊接时，必须采用特制的

焊条并精心操作，也可采用铜焊办法进行焊接。

（４）热处理性

由于采用热处理的办法不能改变石墨片的大小和分布状况，而片状石墨的大小和分布对
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灰口铸铁的抗拉强度有很大影响，因而很少对灰口铸铁进行以提高力学性能为目的的热处理。

（四）铸铁的孕育强化

在铁水中加入一种物质以促进外来晶核的形成或激发自生晶核的产生，使晶核数目大量

增加的过程称为孕育，这种工艺叫孕育处理；经孕育处理的灰口铸铁，叫孕育铸铁。常用的孕

育剂为硅铁（含 ７５％Ｓｉ）和硅钙合金。硅铁的粒度一般为 ３～１０ｍｍ，对于壁厚为 ２０～５０ｍｍ的

铸件，硅铁加入量为铁水重量的 ０郾３％ ～０郾７％。

孕育剂的加入方法最常用的为冲入法，即将孕育剂均匀撒入铁槽的铁水流中，冲入铁水

包，经充分搅拌后扒渣，即可浇注。

一般认为加入孕育剂后 １００ｓ时孕育作用最强烈，称为饱和孕育状态。随着孕育后铁水保

留时间的延长，孕育效果显著变小，出现孕育衰退现象，表现出共晶团数目减少，白口深度增

加，石墨数量减少。与之相应，铸铁力学性能下降。因此，目前出现了许多瞬时孕育方法，如包

外孕育、深杯孕育和型腔孕育等，其目的都是为了缩短自孕育处理到铸件凝固的时间间隔。

由于孕育处理，使灰口铸铁的组织变细（细密的珠光体加均匀分布的细小片状石墨），所以

抗拉强度提高，可达 ２５０～４００ＭＰａ，ＨＢ１７０～ＨＢ２７０，比普通灰铁高。

二、球墨铸铁

将普通灰口铸铁的铁水，在浇注前进行球化处理，结晶后其石墨的形态发生了显著的变

化，由原来的片状变为球状。石墨形态的这种改变，不仅极大地减弱了应力集中效果，而且使

金属基体的作用得以充分发挥，因此可以说，球化强化及球墨铸铁的问世，是铸铁发展历史上

的一次飞跃。

目前，我国球墨铸铁的生产已达到世界先进水平。例如，我国已能生产抗 拉 强 度 为

１２００～１６００ＭＰａ的高强度球墨铸铁及延伸率为 １７％ ～２４％的高韧性球墨铸铁。我国在利用

自己富有稀土资源的研究和发展新的球化剂方面也走在世界前列。

球墨铸铁是将铁水经过球化处理及孕育处理而获得的一种铸铁。球化剂常用的有 Ｍｇ、稀

土或稀土镁。孕育剂常用的是硅铁和硅钙合金。球墨铸铁的大致化学成分如下：

ｗ（Ｃ）＝３郾８％ ～４郾０％，ｗ（Ｓｉ）＝２郾０％ ～２郾８％，ｗ（Ｍｎ）＝０郾６％ ～０郾８％，ｗ（Ｓ）＜０郾０４％，

ｗ（Ｐ）＜０郾１％，ｗ（Ｒｅ）＜０郾０３％ ～０郾０５％。

我国标准（ＧＢ１３４８—１９８８）中列有七个球墨铸铁牌号。球墨铸铁牌号的表示方法是用

“ＱＴ”符号及其后面的两组数字组成，“ＱＴ”表示球墨铸铁二字的汉语拼音字头，第一组数字代

表最低抗拉强度值（单位为 ｋｇｆ①／ｍｍ２），第二组数字代表最低延伸率值。

球墨铸铁的显微组织是由球形石墨和金属基体两部分组成，根据成分和冷却速度的不同，

球墨铸铁在铸态下的金属基体可分为铁素体、铁素体加珠光体、珠光体三种。如果将铸件进行

调质或等温淬火处理，金属基体组织可转变为回火索氏体或下贝氏体。

在光学显微镜下，所观察到的石墨外观接近于圆形。在电子显微镜下观察，可看到球形石

墨的外表面实际上是一个多面体，并且在表面上存在着许多小的包状物。球形石墨的内部结

构具有辐射状和年轮层状的特征（如图 ２－７）。即球墨的中心有一个核心，从核心开始，呈辐

① １ｋｇｆ＝９．８０６６５Ｎ
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射状向四面发展。最终构成由许多角锥体组成的多晶体。每一个角锥体皆由垂直于半径方

向、相互平行的石墨层面堆积而成。

球墨铸铁的力学性能同灰铁相比，具有较高的抗拉强度和弯曲疲劳极限，也具有相当良好

的塑性及韧性。这是因为球墨铸铁中石墨呈球状的缘故，与片状石墨相比，球形石墨对金属基

体截面削弱作用减小，引起应力集中的效应减弱，使得基体比较连续，基体的作用可以从灰口

铸铁的 ３０％ ～５０％利用率提高到 ７０％ ～９０％。由于球墨铸铁中的金属基体组织是决定其力

学性能的主要因素，所以像钢一样，球墨铸铁也可以通过合金化及热处理的办法进一步提高它

的力学性能。例如加入 ｗ（Ｃｕ）０郾７８％、ｗ（Ｍｏ）０郾３５％的稀土铜钼球墨铸铁经正火热处理后，其

σｂ为 ９７５ＭＰａ，δ为 ３郾０％，ａｋ为 ３郾２Ｊ／ｃｍ２，ＨＢ２６９。

与钢相比，球墨铸铁的屈强比（σｓ／σｂ）高，约为 ０郾７～０郾８，这有很大的实际意义，因为我们

知道，在机械零件设计时，许用应力都是按屈服强度来确定的。另外，球墨铸铁的耐磨性比钢

好，这是因为石墨球嵌在坚强的基体上，基体可以承受载荷，石墨可以充当润滑剂，当石墨剥落

后，留下的孔洞可以储存润滑剂。但应指出，球墨铸铁的韧性仍较钢差，球墨铸铁的韧、脆转折

温度也较高。

目前，球墨铸铁已可以部分代替锻钢、铸钢及某些合金钢来制造气缸套、气缸体、气缸盖、

活塞环、连杆、曲轴、凸轮轴、机床床身及破碎机床身、压缩机外壳和齿轮箱等。

三、蠕墨铸铁的基本特征

蠕墨铸铁是近几十年来发展的一种新型铸铁材料。所谓蠕墨铸铁是将铁水经过变质处理

和孕育处理后所获得的一种铸铁。通常采用的变质元素（又称蠕化剂）有稀土硅铁镁合金、稀

土硅铁合金等。近年来采用的孕育剂正向多元复合孕育的方向发展，即除了选用硅铁合金外，

在孕育剂中还可含有相当数量的 Ｃａ、Ａｌ、Ｂｅ、Ｓｒ、Ｚｒ等元素。

将普通灰口铸铁的铁水，在浇注前进行变质处理，凝固后石墨的形态不再呈片状，而呈蠕

虫状。一般把长／宽比值在 ２～１０范围内的石墨称为蠕虫状石墨。由于蠕虫状石墨长／宽比值

较小，且端部变圆变钝，因而引起应力集中的效应要较片状石墨减轻，故铸铁的力学性能得到

明显提高。

往铁水中加入某些元素，就能获得蠕虫状石墨铸铁，这些能使石墨改变形状的变质元素，

称为蠕化剂。蠕化剂一般同时包括有球化元素和反球化元素，球化元素主要是镁和稀土元素；

反球化元素主要有 Ｓ、Ｏ、Ｐｂ、Ｂｉ、Ｓｎ、Ａｓ、Ｓｂ、Ｔｌ、Ａｌ等。

蠕化剂一般有两类，一类是以镁为主的蠕化剂，一类为以稀土元素为主的蠕化剂。

稀土元素和 Ｍｇ加入铁水后，能与铁水中 Ｓ、Ｏ发生作用，加强脱硫去氧反应。反应产物进

入渣中，使铁水净化。残余稀土和残余 Ｍｇ对石墨产生变质作用。因此，蠕化剂必须加入到一

定数量后才能产生变质效果，该数量称为临界加入量，它与原铁水含 Ｓ量有密切关系，也与铁

水温度、铸件厚度、变质处理方法等有关。

采用优良的蠕化剂是获得优质蠕墨铸铁的关键和重要条件，所以蠕化剂的研究与发展是

促进蠕墨铸铁生产技术进步的重要环节。

蠕墨铸铁的显微组织由金属基体和蠕虫状石墨组成。金属基体比较容易获得铁素体基

体。在大多数情况下，蠕虫状石墨总是与球状石墨共存。通过对蠕虫状石墨微观结构的分析，

发现其结晶位向和球状石墨有较多的相似性。
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蠕墨铸铁的抗拉强度、延伸率、弹性模数、弯曲疲劳强度均优于灰口铸铁，接近于铁素体基

体的球墨铸铁。

蠕墨铸铁的导热性、铸造性、切削加工性均优于球墨铸铁，与灰口铸铁相近。因此，蠕墨铸

铁是一种具有良好综合性能的铸铁。

由于蠕墨铸铁综合性能好，组织致密，所以它主要应用在一些经受热循环载荷的铸件（如

钢锭模、玻璃模具、柴油机缸盖、排气管、刹车件等）和组织致密零件（如一些液压阀的阀体、各

种耐压泵的泵体等）以及一些结构复杂、而设计又要求高强度的铸件。

四、可锻铸铁的基本特征

我国可锻铸铁共分两类八个牌号（强度从 ３００～７００ＭＰａ），其中铁素体可锻铸铁的代号为

“ＫＴ”，代号后边的第一组数字表示最低抗拉强度（单位为 ｋｇｆ／ｍｍ２），第二组数字表示最低延伸

率。珠光体可锻铸铁的代号为“ＫＴＺ”，其后边数字的含义同上。必须指出，可锻铸铁各牌号的

性能指标都是以１６ｍｍ的试棒为依据的。如果试棒直径改变，或铸件壁厚小于 １２ｍｍ，其性

能指标均应做相应改变。

可锻铸铁是由含碳、硅量（ｗ（Ｃ）２郾４％ ～２郾７％，ｗ（Ｓｉ）１郾４％ ～１郾８％）不高的白口铸铁件经

长时间石墨化退火而制得的。在退火过程中主要是发生石墨化。当把白口铁加热到高温（９００

～９５０℃）保温时，莱氏体中的渗碳体将分解成（奥氏体 ＋石墨），若从 ９００～９５０℃以较快速度

（１００℃／ｈ）冷却，使奥氏体转变为珠光体，就得到以珠光体为基体的可锻铸铁。若继续在 ７２０

～７６０℃进行低温阶段的石墨化，使共析体中的渗碳体也发生分解，形成铁素体和团絮状石

墨，则最终可以得到以铁素体为基体的可锻铸铁。

一般可锻铸铁的退火周期长达 ６０～８０ｈ。为了缩短退火周期和提高力学性能，通常对铁

水进行孕育处理。常用的孕育剂元素有 Ｓｉ、Ｂ、Ｂｉ、Ａｌ等，孕育剂的作用在于：一方面能强烈地

阻止液体结晶时的石墨化过程，防止白口铸件中出现片状石墨；另一方面又能在退火过程中形

成极大量的石墨化晶核，最终得到具有细小石墨团的可锻铸铁。石墨团愈细小，所需的退火时

间愈短。例如，加入含 ｗ（Ｂ）０郾００１％、ｗ（Ｂｉ）０郾００６％、ｗ（Ａｌ）０郾００６％的孕育剂，其退火周期可缩

短至 ３２ｈ。

如果白口组织在退火过程中第一阶段石墨化和第二阶段石墨化都能充分进行，则退火后

得到铁素体加团絮状石墨的组织，其断口颜色为：心部由于石墨析出呈黑色，表面因退火时有

些脱碳而呈白亮色。这类可锻铸铁称为铁素体可锻铸铁或黑心可锻铸铁。如果退火过程中使

第二阶段石墨化不进行，则退火后的组织为珠光体加团絮状石墨的组织，称为珠光体可锻铸

铁。可锻铸铁的强度和韧性均比灰铁高，尤其是珠光体基体可锻铸铁，强度可与铸钢比美。珠

光体可锻铸铁的切削加工性在铁基合金中是最优良的，可进行高精度切削加工。另外，珠光体

可锻铸铁还可以通过火焰加热或感应加热进行表面淬火，以提高其耐磨性能。

第三节 铸铁的合金化及热处理

一、铸铁的合金化

铸铁的合金化目的主要有两个，一个是为了强化铸铁组织中金属基体部分并辅之以热处
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理，以获得高强度铸铁；另一个目的是赋予铸铁以特殊的性能，如耐磨性、耐蚀性、耐热性等，以

获得特殊性能铸铁。铸铁的合金化既适于灰口铸铁，也适于球墨铸铁和蠕墨铸铁。下面仅将

一些特殊性能铸铁作一简单介绍。

（一）耐热铸铁

１郾铸铁在高温下的损坏形式

将铸铁在 ６５０～９５０℃范围内反复加热、冷却共九次，发现每次加热冷却后其体积都发生

膨胀，这种现象叫做铸铁的生长。生长的结果，铸铁强度降低，组织变松发脆，从而引起微裂纹

形成，导致铸件损坏。

铸铁在加热时会发生渗碳体分解的过程，使体积增加，但铸铁石墨化并不会使组织松散发

脆；所以铸铁的生长破坏主要不是由于石墨化的缘故，而是由于铸铁的内氧化引起的。所谓内

氧化是指氧气通过小裂纹或石墨间隙进入到铸铁内部，与铁和石墨发生化学作用。氧与铁作

用生成不致密的氧化皮（ＦｅＯ），氧与石墨作用会产生气体。实践证明，工作温度越高，冷热变

化越大以及在有水蒸气等条件下，都会加速铸铁的生长破坏。

２郾提高铸铁耐热性的途径

（１）合金化

在铸铁中加 Ｓｉ、Ａｌ、Ｃｒ等合金元素，通过高温下的氧化，可在铸铁的表面形成一层致密的、

牢固的、匀整的氧化膜，阻止氧化气氛进一步渗入铸铁内部产生内氧化，从而抑制铸铁的生长。

（２）提高铸铁金属基体的连续性

对于普通灰口铸铁，由于石墨呈片状，外部氧化气氛容易渗入铸铁内部，产生内氧化。因

此灰口铸铁仅能在 ４００℃左右温度下工作。通过球化处理或变质处理的铸铁，由于石墨呈球

状或蠕虫状，提高了铸铁金属基体的连续性，减少了外部氧化气氛渗入铸铁内部的现象，有利

于防止铸铁产生内氧化，因此球墨铸铁与蠕墨铸铁的耐热性比灰口铸铁好。

３郾常用耐热铸铁

常用耐热铸铁有中硅耐热铸铁、高铝耐热铸铁、含铬耐热铸铁等。

（二）耐磨铸铁

根据工作条件的不同，耐磨铸铁可以分成两类。一类是像导轨、缸套等铸件，希望摩擦系

数要小，这类铸铁称为减摩铸铁。另一类是像轧辊、抛丸机叶片等铸件，要求摩擦系数要大，这

类铸铁称为抗磨铸铁。

１郾减摩铸铁

普通灰口铸铁具有较好的耐磨性，但对机床的床身、导轨、托板和发动机的气缸和缸套等

零件来说，这还远远满足不了要求。提高减摩类耐磨铸铁的途径主要是合金化和孕育处理，常

用的合金元素为 Ｃｕ、Ｍｏ、稀土、Ｍｎ、Ｓｉ、Ｐ、Ｃｒ、Ｔｉ等，常用的孕育剂为硅铁。常见的合金孕育铸铁

有：磷铜钛铸铁、铬铝铜铸铁、铬铜铸铁、钪锕铸铁、铜钪钛铸铁、稀土钪钛铸铁。

２郾抗磨铸铁

抗磨铸铁在干摩擦条件下工作，要求它的硬度高且组织均匀。通常金相组织应为莱氏体、

贝氏体或马氏体。抗磨铸铁包括普通白口铸铁、高韧性白口铁、中锰球墨铸铁、高铬白口铁、铬

钒钛白口铁和激冷铸铁等。
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（三）耐蚀铸铁

普通铸铁的耐蚀性是很差的，这是因为铸铁本身是多相合金，在电解质中各相具有不同的

电极电位，其中以石墨的电位最高（＋０郾３７Ｖ），渗碳体次之，铁素体最低（－０郾４４Ｖ）。电位高的

构成阴极，电位低的构成阳极，这样就形成了一个微电池，于是阳极（铁素体）不断被消耗，一直

深入到铸铁内部。

提高铸铁耐蚀性的办法有三种，在铸铁表面形成致密牢固的氧化膜；提高基体的电极电

位；改善铸铁的组织。其中加入合金元素是提高耐蚀性的主要途径。

目前应用较多的为高硅耐蚀铸铁、高铬耐蚀铸铁、铝耐蚀铸铁和抗碱球墨铸铁。

高硅铸铁耐蚀性优良的原因是：Ｓｉ可溶入α－Ｆｅ中形成单一的固溶体，使基体电极电位

升高；Ｓｉ与 Ｏ作用，在表面形成致密的 ＳｉＯ２保护膜。

高铬铸铁耐蚀性优良的原因是由于 Ｃｒ赋予铸铁以高耐磨性和抗氧化性。

二、铸铁的热处理

铸铁热处理的主要目的是通过改善铸铁的基体组织，从而提高铸件的性能。热处理一般

不能改善原始组织中石墨的形态和分布状况。对于灰口铸铁来说，由于片状石墨所引起的应

力集中效应是对铸铁性能起主导作用的因素，因此对灰口铸铁施以强化型热处理，其强化效果

远不如钢和球墨铸铁那样显著。故灰口铸铁的热处理形式主要有退火、正火和表面热处理。

其他类型的热处理，如调质、等温淬火等采用的较少。对于球墨铸铁来说，由于石墨呈球状，对

基体的割裂作用大大减轻，基体组织可以充分发挥作用，因此通过热处理，可以显著地改善球

墨铸铁的力学性能。故球墨铸铁像钢一样，其热处理形式有退火、正火、调质、等温淬火、感应

加热淬火和表面化学热处理等。

１郾消除应力退火

由于铸件壁厚不均匀，在冷却及发生组织转变过程中，会产生热应力和组织应力，这些内

应力的存在将导致铸件在机械加工后发生变形，从而不能保证加工精度。另外，大型零件在机

械加工之后，其内部也易残存应力。所有这些铸件都需在粗加工后进行消除应力退火。消除

应力退火通常是将铸件以 ５０～１００℃／ｈ的速度加热到 ５００～５５０℃保温 ２～８ｈ（按每 ２５ｍｍ保

温 １ｈ估算），然后炉冷（灰口铸铁采用）或空冷（球墨铸铁采用）。这种工艺，可以消除铸件内

应力达 ９０％ ～９５％，但其组织不发生变化。若温度超过 ５５０℃或保温时间过长，反而会引起石

墨化，使铸件硬度和强度降低。

２郾消除铸件白口的退火

铸件在冷却时，表层及一些薄截面处，往往产生白口。白口组织硬而脆，不好切削，同时也

易剥落，因此，必须采用退火（或正火）的方法消除这种白口组织。其退火工艺一般为：将铸件

加热到 ８５０～９５０℃，保温 ２～５ｈ，随后炉冷到 ５００～５５０℃，再出炉空冷。在高温保温期间，游

离渗碳体和共晶渗碳体分解为奥氏体和石墨，在随后炉冷过程中，二次渗碳体和共析渗碳体也

分解，发生石墨化过程。由于渗碳体的分解，导致硬度下降，从而提高了可切削加工性。

３郾球墨铸铁的正火

正火的目的是为了获得珠光体基体组织，并可使晶粒细化，组织均匀，以提高铸件的力学

性能。有时正火是为表面淬火作组织上的准备，正火工艺不完全相同，根据加热温度可分为高
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温正火（又称完全奥氏体化正火）和中温正火（又称不完全奥氏体化正火）。

在正火时，除了空冷以外，还常采用风冷和喷雾冷却等方法来加快冷却速度，以提高珠光

体量。

正火之后，一般还需进行回火，以消除正火时产生的内应力。

正火加热温度越高，保温时间越长，冷却速度越大，则基体组织中珠光体数量越多。

应当指出，正火温度一般不应超过 ９５０～９８０℃，否则会引起奥氏体晶粒长大。吹风或喷

雾等强制冷却方式也仅限于在相变阶段使用，随后的冷却无需吹风或喷雾，不然会增加铸件的

内应力。

４郾球墨铸铁的淬火及回火

为了提高球墨铸铁件的力学性能，挖掘球墨铸铁的内在潜力，可将这类铸铁件进行淬火和

回火。淬火是将铸件加热到 Ａｆｃ１以上 ３０～５０℃（Ａｆｃ１代表加热时由铁素体和石墨转变为奥氏

体的终了温度），使铸铁基体在高温下转变为均一的奥氏体，然后淬入油中，得到马氏体组织。

回火是把淬火后的球墨铸铁件重新加热到共析温度以下某一温度，其目的是适当地降低硬度

和强度，从而提高塑性和韧性，并消除淬火后的残余应力。

根据加热温度的不同，回火可分为三种。

低温回火：回火温度为 １５０～２５０℃，回火后得到的组织为回火马氏体、残留奥氏体和球状

石墨。这种组织耐磨性很好。用于要求高耐磨性、高强度的零件。

中温回火：回火温度为 ３５０５００℃，回火后的组织为回火屈氏体加球状石墨。有较高的弹

性和韧性，适于要求耐磨和一定热稳定性、弹性的零件。

高温回火：回火温度为 ５００～６００℃，回火后的组织为回火索氏体和球状石墨。具有良好

的塑性、韧性和强度相结合的综合性能，因此在生产中应用较广。

５郾表面淬火

为了提高某些铸件的表面硬度、耐磨性以及疲劳强度，采用表面淬火。灰口铸铁和球墨铸

铁件均可进行表面淬火。

高（中）频感应加热表面淬火是目前生产中应用较广的方法。这种方法的优点是加热时间

短、氧化脱碳少、变形小、质量好、操作简单。

球墨铸铁件在进行高（中）频感应加热表面淬火前必须进行正火（预先热处理），以保证基

体组织中珠光体量达 ７５％以上，这样可以达到表面淬火的良好效果。

球墨铸铁件进行感应加热表面淬火的操作是，把铸件表面层快速加热到 ９００～１０００℃，然

后喷水冷却或将铸件淬入冷却槽中冷却。冷却时间应仔细掌握，既要保证表面加热层能充分

完成马氏体转变，又不致产生淬火裂纹，一般不应冷透。

６郾化学热处理

对于要求表面耐磨或抗氧化、耐腐蚀的铸件，可以采用类似于钢的化学热处理，如气体硬

氮化、气体软氮化、渗硼和渗硫等。

铸铁的化学热处理工艺与钢的化学热处理工艺没有原则区别，这里就不一一叙述了。但应

注意，在进行以提高表面耐磨性为目的的氮化或渗硼前，为了保证基体有足够强度以支撑表面高

硬度的渗层，应对基体进行预先热处理。若原始组织中有白口组织，应首先进行消除白口的退

火，然后进行正火或调质处理，使其基体能获得 ９０％以上的珠光体组织或回火索氏体组织。对于

以提高表面耐蚀性的氮化来说，氮化前应对基体进行石墨化退火，以获得铁素体基体组织。
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第三章 钢的合金化基本原理

第一节 钢中的合金元素

一、基本定义与概念

合金元素是指为了保证获得所要求的组织、结构，物理 －化学性能和力学性能，而特别添

加到钢中的化学元素。

钢中常见的化学元素有周期表中第三周期的 Ａｌ、Ｓｉ；第四周期的 Ｔｉ、Ｖ、Ｃｒ、Ｍｎ、Ｃｏ、Ｎｉ、Ｃｕ；

第五周期的 Ｎｂ、Ｍｏ；第六周期的 Ｗ。近 ３０年来，又研究了第二周期的 Ｂ、Ｎ；第五周期的 Ｚｒ以

及第六、七周期的稀土元素和 Ｔａ等作为微合金化元素，加入钢中。此外 Ｈ、Ｏ、Ｓｎ、Ｓｂ、Ａｓ、Ｂｉ也

可能作为气体或杂质存在于钢中。

冶炼时由原料以及冶炼方法和工艺操作等带入钢中的化学元素，称为杂质。钢中杂质的

含量一般限制在下列范围：ｗ（Ｍｎ）≤０郾５％、ｗ（Ｓｉ）≤０郾５％、ｗ（Ｃｒ）≤０郾３％、ｗ（Ｃｕ）≤０郾３％、

ｗ（Ｍｏ）≤０郾１％、ｗ（Ｗ）≤０郾２％、ｗ（Ｐ）≤０郾０２５％ ～０郾０４％、ｗ（Ｓ）≤０郾０１５％ ～０郾０５％。这样，一

种合金元素既可能作为杂质又可能作为添加元素。若属于前者，则影响钢的质量；若属于后

者，则决定钢的组织与性能。

合金钢可以定义为：为了保证一定的生产和加工工艺以及所要求的组织与性能，在化学成

分上特别添加合金元素的铁基合金。

合金钢中所添加的个别元素量将高于这种元素作为杂质时的含量。若干合金元素（如 Ｖ、

Ｎｂ、Ｔｉ、Ｚｒ和 Ｂ）当其含量在 ０郾１％时，就可能显著地影响钢的组织与性能，这类钢则称为微合金

化钢。

当钢中合金元素质量分数小于或等于 ５％时，称为低合金钢；合金元素质量分数在 ５％ ～

１０％范围内时，称为中合金钢；合金元素质量分数超过 １０％时，称为高合金钢。但这种划分并

没有严格的规定。

二、合金元素的分类

合金元素可以相对地分为下面几类：

铁族金属：属于这一类的是 Ｃｏ、Ｎｉ和 Ｍｎ。

难熔金属：属于这一类的金属，熔点高于铁，即高于 １５００℃。这类金属作为合金元素加入

钢中的是 Ｗ、Ｍｏ、Ｎｂ；以及 Ｖ和 Ｃｒ。

轻 金 属：属于这一类的合金元素，最常用的是 Ｔｉ和 Ｍｇ。

稀土金属：属于这一类的是 Ｌａ（镧）、Ｃｅ（铈）和 Ｎｄ（钕）等稀土元素。

在 Ｆｅ－Ｃ合金中，可以将合金元素按与碳亲和力的大小分为碳化物形成元素和非碳化物

形成元素两类。碳化物形成元素（如 Ｔｉ、Ｚｒ、Ｖ、Ｎｂ、Ｔａ、Ｃｒ、Ｍｏ、Ｗ、Ｍｎ）在钢中形成碳化物。而非

碳化物形成元素（如 Ｃｕ、Ｎｉ、Ｃｏ、Ｓｉ、Ａｌ）在钢中不能形成碳化物。合金元素形成碳化物的倾向与



其原子的电子结构有关。

三、铁基二元合金相图的类型

合金元素可以改变铁的同素异构转变温度，从而改变 Ｆｅ－Ｍｅ二元合金相图。合金元素

对铁的二元相图的影响，主要可以分为扩大和缩小γ相区两类，每一类又可以进一步划分为

两个次类，如图 ３－１所示。

图 ３－１ 铁基二元合金相图的类型

１郾γ相稳定化元素

使 Ａ３降低，Ａ４升高，在较宽的成分范围内，促使奥氏体形成，即扩大了γ相区。根据铁与

合金元素构成相图的不同，又分为如下两种情况：

（１）开启γ相区

如图 ３－１（ａ）所示，当合金元素超过某一限量后，α相及δ相分别处于被封闭的区域内，可

以在室温得到稳定的γ相。这一类合金元素就称为开启γ相的合金元素。用 Ｎｉ和 Ｍｎ合金

化的重要钢种属于这一类。如果加入足够量的 Ｎｉ或 Ｍｎ，可完全使体心立方的α相从相图上

消失，γ相保持至室温。所以 Ｎｉ和 Ｍｎ可使铁的γ→α转变抑制到较低温度，即 Ａ１和 Ａ３点降

低，故由γ区淬火到室温较易获得亚稳的奥氏体组织，它们是不锈钢中常用作获得奥氏体的

元素。

（２）扩展γ相区

如图 ３－１（ｂ）所示，虽然γ相区也随合金元素的加入而扩大，但由于固溶度不大，不能使

之完全开启。这类元素称为扩展γ相区的元素。碳和氮是这种类型的最重要元素。Ｃｕ、Ｚｎ和

Ａｕ具有相同的影响。γ区借助碳及氮而扩展，当碳含量达到 ２郾０％，可以获得均匀化的固溶体

（奥氏体），它构成了钢的整个热处理的基础。

２郾α相稳定化元素

使 Ａ４下降，Ａ３升高，在较宽的成分范围内，促使铁素体形成，即缩小γ相区。同样也存在

两种情况：

（１）封闭γ相区

许多元素限制γ－Ｆｅ的形成，使相图中γ相区缩小到一个很小的面积，形成了相圈（图

３－１（ｃ））。这意味着这些元素促进了体心立方铁（铁素体）的形成，其结果使α相与δ相区连

成一片。在生成α相的区域内合金不能用正常热处理制度（即通过γ／α转变区冷却进行热处

理）。Ｓｉ、Ａｌ和强碳化物形成的元素 Ｔｉ、Ｖ、Ｍｏ、Ｗ，Ｃｒ均属于这一类元素。

（２）缩小γ相区

如图 ３－１（ｄ）所示。这类合金元素虽然也使γ相区缩小，但由于固溶度小，不能使之完全
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封闭，故称为缩小γ相区元素。硼是这一类型中最有影响的元素，还有碳化物形成的元素 Ｚｒ、

Ｎｂ、Ｔａ均使γ相区显著缩小。

四、合金元素对钢的临界点和 Ｆｅ－Ｃ相图的影响

Ｆｅ－Ｃ合金相图是对碳素钢进行热处理时选择加热温度的依据。钢中加入了合金元素以

后，Ｆｅ－Ｃ相图有哪些变化，这是热处理过程十分重要的一个问题。合金元素的加入使 Ｆｅ－Ｃ

相图发生了变化，如图 ３－２所示。

图 ３－２ 合金元素对 Ｆｅ－Ｃ相图中奥氏体区的影响

１郾改变了奥氏体相区的位置

Ｆｅ－Ｃ相图中的奥氏体区即 ＮＪＥＳＣ区。合金元素以下列两种方式对奥氏体区（图 ３－２（ａ）

和（ｂ））发生影响。Ｎｉ、Ｃｏ、Ｍｎ以及其他扩大γ相区的元素，均使 Ｓ点左移，而 ＧＳ线下沉。Ｃｒ、

Ｗ、Ｍｏ、Ｖ、Ｔｉ、Ｓｉ以及其他缩小γ相区的元素，均使三元系中的γ相逐渐呈楔形，如图 ３－２（ｂ）

所示。由图可知，大多数元素均使 ＥＳ线左移，Ｅ点左移，这就意味着钢中含碳量不到 ２％就会

出现共晶莱氏体（例如高速钢和高碳高铬模具钢的铸态组织中就可能出现合金莱氏体）。

２郾改变了共析温度

共析反应涉及αγ同素异晶转变和碳化物的析出或溶解。由于合金元素的存在，提高

或降低 Ａ３，改变了 ＧＳ线的斜度，例如 Ｍｎ、Ｎｉ降低 Ａ３使 ＧＳ线斜度变得比较平稳，Ｓ点左移，

Ａ１温度降低。而 Ｃｒ、Ｍｏ、Ｗ、Ｖ、Ｓｉ等提高 Ａ３，使 ＧＳ斜度增大，也使 Ｓ点左移，而 Ａ１却升高。

因此，合金元素对共析温度的影响，多半与对铁的同素异晶转变温度的影响相一致，即降低 Ａ３

的元素也降低 Ａ１，反之亦然。

一般来说，钢的临界点是通过实验测定的，然而合金元素对临界点的影响，已经通过大量

实验数据的回归分析获得若干经验公式。例如 Ａｎｄｒｅｗｓ给出了 Ａｃ３和 Ａｃ１（以摄氏度为计量单

位）在数值上与各元素含量间的关系：

Ａｃ３＝９１０－２０３Ｃ１／２－１５郾２Ｎｉ＋４４郾７Ｓｉ＋１０４Ｖ＋３１郾５Ｍｏ＋１３郾１Ｗ

Ａｃ１＝７２３－１０郾７Ｍｎ－１６郾９Ｎｉ＋２９Ｓｉ＋１６郾９Ｃｒ＋２９０Ａｓ＋６郾３８Ｗ

这些公式从另一角度描述了合金元素对 Ｆｅ－Ｃ相图和钢的相变行为的影响。稳定奥氏体

的元素降低 Ａｃ３和 Ａｃ１，可以从其对方程式的负贡献得到证实，而稳定铁素体或碳化物形成元
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素升高 Ａｃ３和 Ａｃ１。

３郾改变了共析体的含碳量

如图 ３－２所示，所有合金元素均使 Ｓ点左移，这就是说在钢中含碳量不到 ０郾８％时，钢就

会变为过共析而析出二次渗碳体。也就是说合金元素使 Ｓ点左移，降低了共析体中的含碳

量。这样，合金钢加热至略高于 Ａ１时，所得到的奥氏体的含碳量总比碳钢低。

由此可见，要判断一个合金钢是亚共析还是过共析钢，不能单纯根据 Ｆｅ－Ｃ相图，而应根

据 Ｆｅ－Ｃ－Ｘ三元相图和多元铁基合金系相图来进行分析。

五、合金钢的分类与编号

１郾合金钢的分类

钢的种类很多，为了便于学习、管理和使用，根据某些特性，从不同角度出发，可以把它们

分成若干具有共同特点的类别。

（１）按用途分类

按用途可以将合金钢分成以下几类：

① 工程构件用钢。这类钢应用范围很广，在建筑、车辆、造船、桥梁、石油、化工、电站、国

防等国民经济各部门都广泛使用。这类钢有普通碳素钢、低合金高强度钢和微合金化高强

度钢。

② 机械零件用钢。用做各种机器零件，包括轴类零件、弹簧、齿轮、轴承等。

③ 工模具用钢。工模具用钢可分为量具刃具钢、冷变形模具钢、热变形模具钢等。

④ 特殊性能钢。特殊性能钢可分为抗氧化钢和热强钢、不锈耐酸钢、耐磨钢、低温用钢

（或称耐寒钢）、无磁钢、易切削钢等。

（２）按金相组织分类

按平衡或退火状态的组织分类，可以分为亚共析钢、共析钢、过共析钢和莱氏体钢。

按正火组织分类，可以分为珠光体钢、贝氏体钢、马氏体钢和奥氏体钢。

按加热冷却时有无相变和室温组织分类，可分为铁素体钢、马氏体钢、奥氏体钢和双相钢

（如α＋γ不锈钢）。

除以上分类方法外，还可以按化学成分分为碳素钢和合金钢（又可以按合金元素分为铬钢

和锰钢）；按质量分为普通质量钢、质量钢、、优质钢、高级优质钢。

２郾合金钢的编号

我国合金钢的编号，化学元素采用元素中文名称或国际化学符号；化学成分（即含量）表示

方法如下：

（１）含碳量

一般以 平 均 含 碳 量 的 万 分 之 几 表 示 之。例 如 平 均 碳 的 质 量 分 数 为 ０郾０５％、０郾１０％、

０郾５％⋯写成 ５、１０、５０⋯。不锈钢、耐热钢、高速钢等高合金钢，含碳量一般不标出，但如果几个

钢的合金元素含量相同，仅含碳量不同，此时含碳量用千分之几表示。合金工具钢平均碳质量

分数大于或等于 １郾００％时，碳含量不标出，碳质量分数小于 １郾００％时，以千分之几表示。

（２）合金元素含量

除铬轴承钢和低铬工具钢外，合金元素一律按以下原则表示其含量（以平均含量计）：

① 平均碳质量分数小于 １郾５％时，钢号中仅标明元素，一般不表明含量。
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② 平均碳质量分数在 １郾５％ ～２郾４９％、⋯、２２郾５０％ ～２３郾４９％等时，应相应地写为 ２、⋯、２３。

③ 为了避免铬轴承钢与其他合金钢表示方法的重复，其含碳量不标出，铬含量以千分之

几表示，并冠以用途名称，例如平均铬含量为 １郾５％的铬轴承钢，其牌号写为：滚铬 １５或 ＧＣｒｌ５，

低铬合金工具钢的铬含量也以千分之几表示，但在含量之前加个“０”，例如平均铬含量为

０郾６％的合金工具钢，其牌号写为“铬 ０６”或“Ｃｒ０６”。

易削钢在钢号前冠以汉字“易”或符号“Ｙ”，各种高级优质钢则在钢号之后加“高”字或符

号“Ａ”。

第二节 合金钢中的相组成

加入钢中的合金元素，只有个别元素如 Ｐｂ、Ｂｅ和 Ｃｕ，当其含量超过其溶解度后，将以自由

态形式存在于钢中，而绝大多数元素都要在钢中形成各种相。这些相可能是固溶体和中间相

（如碳化物、氮化物和金属间化合物等），也可能是非金属相和非金属夹杂物。一般来说，非金

属夹杂物，并不参与钢中的组织转变，因而对组织转变的影响不大，但在相当程度上影响钢的

力学性能和物理、化学性能。钢的组织与性能主要取决于相的成分和结构以及它们在组织中

的分布和本身之间的交互作用。下面讨论合金钢中的各种相。

一、铁基固溶体

１郾置换固溶体的形成规律

铁基置换固溶体的形成规律，遵循 Ｈｕｍｅ－Ｒｏｔｈｅｒｙ所总结的一般经验规律。决定组元在

置换固溶体中的溶解条件是：溶剂与溶质的点阵相同；原子尺寸因素以及组元的电子结构，即

组元在周期表中的相对位置。运用这些条件分析合金元素在铁中的溶解度时，必须考虑纯铁

具有两种同素异构体———α－Ｆｅ和γ－Ｆｅ，所以，以α－Ｆｅ和γ－Ｆｅ为基的固溶体的形成条

件，将是不相同的。

Ｎｉ、Ｃｏ、Ｍｎ、Ｃｒ与 Ｖ与铁形成无限固溶体。其中 Ｎｉ、Ｃｏ和 Ｍｎ形成以γ－Ｆｅ为基的无限固

溶体，而 Ｃｒ和 Ｖ则形成以α－Ｆｅ为基的无限固溶体。这里符合溶剂与溶质点阵相同的第一个

条件。如果组元的点阵不同，则不能形成无限固溶体。但对形成无限固溶体来说，这个条件是

必要的，但不是充分的。即不是所有相同点阵的元素，都能得到无限固溶体。比如α－Ｆｅ—Ｍｏ

和α－Ｆｅ—Ｗ均系体心立方点阵，以及γ－Ｆｅ—Ｃｕ、γ－Ｆｅ—Ａｌ均为面心立方点阵。虽然铁与

合金元素的点阵相同，但在这些合金系中只形成有限固溶体。

形成固溶体的第二个必要条件是所谓原子尺寸因素。当形成无限固溶体时，溶质与溶剂

的原子半径差应不大于 ±８％；当形成有限固溶体时，溶质与溶剂的原子半径差，应不大于 ±

１５％。尺寸因素对于形成置换式固溶体也是必要的条件，但不是充分条件。合金元素在铁中

的溶解度还取决于原子的电子结构，电子结构相近的元素有最大的溶解度。

必须指出：上述铁基固溶体的形成规律，是对 Ｆｅ—Ｍｅ二元系而言的，在实际钢和合金中

将可能形成多元的固溶体。对具体的多元系固溶体形成规律需要根据相应的合金钢的资料进

行具体分析。

２郾间隙固溶体的形成规律

铁的间隙固溶体是 Ｆｅ与原子尺寸较小的间隙元素所组成的。间隙元素 Ｂ、Ｃ、Ｎ、Ｏ、Ｈ，其
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原子半径依次为 ０郾０９１ｎｍ、０郾０７７ｎｍ、０郾０７１ｎｍ、０郾０６３ｎｍ、０郾０４６ｎｍ。间隙固溶体总是有限固溶

体，其溶解度取决于溶剂金属的晶体结构和间隙元素的原子尺寸。间隙固溶体的有限溶解度

决定了它保持溶剂金属的点阵，而间隙原子仅占据溶剂金属点阵的八面体或四面体间隙，部分

间隙总是没有被填满。体心立方、面心立方点阵的四面体和八面体间隙尺寸如下：在α－Ｆｅ

中，八面体间隙能容纳的最大球半径和四面体间隙能容纳的最大球半径分别为 ０郾１５４ｒＭｅ和

０郾２９１ｒＭｅ；在γ－Ｆｅ中，八面体间隙能容纳的最大球半径和四面体间隙能容纳的最大球半径分

别为 ０郾４１ｒＭｅ和 ０郾２２ｒＭｅ；ｒＭｅ为溶剂金属的原子半径。而图 ３－３示出了在α－Ｆｅ和γ－Ｆｅ中八

面体和四面体间隙的位置。

图 ３－３ 面心立方（ａ）（ｂ）和体心立方（ｃ）（ｄ）中八面体（ｂ）（ｄ）和四面体（ａ）（ｃ）间隙

通常，间隙原子在固溶体中优先占据的位置，在α－Ｆｅ中为八面体间隙，在γ－Ｆｅ中为八

面体或四面体间隙。比较碳、氮原子尺寸与上述点阵中间隙的大小以后，十分清楚，碳、氮原子

进入到铁的点阵中必将引起晶格畸变。因而，碳或氮在α－Ｆｅ中并不占据比较大的四面体间

隙，而是位于八面体间隙中更为合适。这是由于间隙原子溶入以后相邻两个铁原子移动引起

的应变比较轻。对四面体间隙来说，有四个相邻铁原子，移动这四个原子需要更高的应变能。

因此，四面体间隙位置对碳和氮原子来说，并不是优先占据的位置。

间隙原子的溶解度随其尺寸的减小而增加，即按 Ｂ、Ｃ、Ｎ、Ｏ、Ｈ的顺序而增加。氮具有比

碳小的原子半径，因此，它在α－Ｆｅ中的溶解度较大；在γ－Ｆｅ中氮的最大溶解度也高于碳

（相应地为 ２郾８％和 ２郾０％）。碳和氮在γ－Ｆｅ中的最大溶解度显著地高于α－Ｆｅ中的。这是

由于面心立方晶格间隙大于体心立方晶格间隙，而间隙的数目正相反。

间隙固溶体与所有的间隙相一样，其形成条件必须满足 Ｈａｇｇ定则：ｒｘ／ｒＭｅ＜０郾５９，ｒｘ为间

隙原子半径（非金属），ｒＭｅ为溶剂原子半径（金属）。

二、碳化物与氮化物

碳化物、氮化物以及碳、氮化合物是钢中的基本强化相。这些相的物理本质和性能很大程

度上决定其在钢中的作用。

１郾一般规律

碳化物和氮化物属于间隙相，它是过渡族金属与碳或氮作用而成的。在碳化物与氮化物

中，金属原子与碳、氮原子间的结合强度，取决于金属的电子构造。ｄ层电子愈末填满，则金属

（Ｍｅ）与碳、氮的结合力愈增强。在每一周期中，随着过渡族金属原子序数的增加（从左到右，

即从 Ｔｉ到 Ｎｉ），金属 ３ｄ电子层填满程度增大，因而 Ｍｅ－碳、氮的结合力或结合强度将逐步

下降。
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在碳化物与氮化物中，金属原子与 Ｃ、Ｎ原子之间的结合强度可以用生成热焓ΔＨ２９３（ｋＪ／

ｍｏｌ）和自由能ΔＧ２９３Ｋ（ｋＪ／ｍｏｌ）、熔点以及对组织不敏感的弹性性能来表征，第Ⅳ和第Ⅴ族中的

金属的碳化物与氮化物具有上述性能的最高值。随着族数的增加，碳化物和氮化物中的原子

结合强度降低。或者换句话说，碳化物和氮化物的稳定性降低。一些碳化物和氮化物的熔点、

生成焓和自由能的数据如表 ３－１所示。

表 ３－１ 一些碳化物和氮化物的熔点、生成焓和自由能的数据

相 族 数 熔点／℃ ΔＨ２９８／（ｋＪ·ｍｏｌ－１） ΔＧ２９８／（ｋＪ·ｍｏｌ－１）

ＴｉＣ Ⅳ ３１４０ －１８３郾６ －１８０郾０

ＺｒＣ ３５５０ －１８４郾６ －１８１郾３

ＶＣ Ⅴ ２８３０ －８３郾７ －８３郾７

Ｃｒ７Ｃ３ Ⅵ １６６５ －２６郾４ －２６郾０

Ｃｒ２３Ｃ６ １５８０ －１７郾９ －１８郾４

ＭｏＣ －１０郾０

Ｍｏ２Ｃ ２４１０ －２２郾８ ２３郾５

ＷＣ ２７５５ －３５郾２ －３５郾２

Ｗ２Ｃ ２８００ －２３郾０ －２４郾５

Ｍｎ３Ｃ Ⅶ １５２０ －５郾０

Ｍｎ２３Ｃ６ １０１０ －０郾１５

Ｆｅ３Ｃ Ⅷ １６５０ ＋８郾３ ＋６郾６

ＴｉＮ Ⅳ ２９５０ －３３６郾３ －３０８郾２

ＺｒＮ ２９８０ －３６５郾４ －３３７郾０

ＶＮ Ⅴ ２０５０ －１７５郾８ －１５７郾８

ＣｒＮ Ⅵ １４５０ －１１８郾０ －８５郾８

Ｍｏ７Ｎ ８９５ －６９郾５ －５０郾２

Ｗ２Ｎ －３５郾６ －２３郾０

Ｆｅ４Ｎ Ⅷ －４郾６ ＋７郾３

因此，过渡族金属按其与碳和氮的亲和力，碳化物和氮化物的强度和稳定性可以按如下顺

序排列：Ｈｆ、Ｚｒ、Ｔｉ、Ｔａ、Ｎｂ、Ｖ、Ｗ、Ｍｏ、Ｃｒ、Ｍｎ、Ｆｅ。

２郾金属碳化物与氮化物的类型

（１）ＮａＣｌ型的面心立方点阵

第Ⅳ、Ⅴ族的金属形成同样的单一碳化物和氮化物（即 ＭｅＣ和 ＭｅＮ形式），具有 ＮａＣｌ型的

面心立方点阵。金属原子以面心立方结构的方式排列，较小的碳或氮原子占据所有可以利用

的八面体间隙，形成了和 ＮａＣｌ相同的结构（两个穿插的面心立方点阵，见图 ３－４）。这种结构

的特殊性在于不是所有的八面体间隙都被间隙原子所占据，其中存在若干空位（图 ３－４）；因

此，这种 ＭｅＣ相不具备严格的化学计算成分和化学式，一般形式将是 ＭｅＣｘ，。其中 ｘ≤１。如

ＴｉＣ１～０郾２８、ＶＣ０郾９６～０郾７５。若干氮化物 ＭｅＮ可能出现 ｘ＞ｌ，这可能是由于氮的原子半径较碳原子

半径小，以及氮可能分布在金属晶格的四面体间隙。

文献中常常遇到的钢中 Ｖ或 Ｎｂ的碳化物，表示为 Ｖ４Ｃ３或 Ｎｂ４Ｃ３时，应该视为 ＭｅＣｘ形式，
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图 ３－４ Ⅳ、Ⅴ族金属碳化物和氮化物的晶体结构

（ａ）ＮａＣｌ型点阵；（ｂ）｛１００｝面原子排列，ｘ＝１；（ｃ）｛１００｝面原子排列，ｘ＜１

１—金属原子；２—Ｃ（Ｎ）原子；３—空位

其中 ｘ＝０郾７５。

（２）Ⅵ－Ⅷ族金属的碳化物与氮化物

这三个族的过渡金属在钢中可以形成 ２～３种复杂晶体结构的碳化物。ＷＣ和 ＭｏＣ以及

Ｗ２Ｃ和 Ｍｏ２Ｃ相应地具有简单和复杂的六方点阵。这些碳化物的均匀性区域不大，它们可以

相互溶解。在高速钢中这些碳化物具有重要意义。

Ｃｒ７Ｃ３最常在含 Ｃｒ不太高（３％ ～４％）的结构钢中出现。这类碳化物具有复杂六方点阵，

每个单位晶胞有 ８０个原子（５６个金属原子和 ２４个碳原子）。这类碳化物可能含 ３０％ ～５０％

Ｃｒ，其化学式在 Ｆｅ４Ｃｒ３Ｃ３和 Ｆｅ２Ｃｒ５Ｃ３之间，通常这种碳化物用（Ｃｒ、Ｆｅ）７Ｃ３，或 Ｍｅ７Ｃ３表示。

Ｃｒ２３Ｃ６常在含 Ｃｒ较高（大于 ５％ ～８％）的高合金钢中出现。它具有复杂立方点阵，单位晶

胞含 １１６个原子，其中 ９２个金属原子和 ２４个碳原子。在钢中纯粹 Ｃｒ２３Ｃ６形式的碳化物较少出

现，其中部分铬原子将被钢中的 Ｆｅ、Ｍｏ、Ｗ 所替代。由于金属合金化原子的特性不同，碳化物

中可以含两个或若干个元素。因为在高铬钢中碳化物中含铁量可以提高到 ３５％，即部分 Ｃｒ原

子被 Ｆｅ原子所替代，这时碳化物的化学式为（Ｆｅ、Ｃｒ）２３Ｃ６。钢中含钼、钨时，它们也可能进入碳

化物中。

铁可以较大数量替代这类碳化物中的铬，然而由于铁的原子尺寸略小于铬，因而在铁替代

约 ３０％铬以后，置换位置将逐渐变宽，为了保证点阵的稳定，必须存在原子尺寸较大的钨或

钼。钨或钼原子也能占据 Ｍｅ２３Ｃ６碳化物晶格中的一定位置，在单位晶胞中，它们的最大数目

可以是 ９２个金属原子中的 ８个。钢时效或回火时，析出相中的钨或钼量将继续增加而超过这

个界限，将引起 Ｍｅ２３Ｃ６向 Ｍｅ６Ｃ的过渡，因为 Ｍｅ６Ｃ适合容纳较大量的钼和钨。

Ｍｅ６Ｃ碳化物（η碳化物）由于总是溶入若干种金属原子，所以不是一种金属的碳化物，而

是复合碳化物。它具有复杂六方点阵，单位晶胞中含 １１２个原子，其中 ９６个金属原子，１６个碳

原子，通常这种碳化物出现在高速钢中，在含钼和钨的钢中，其化学式可以相应地从 Ｆｅ２Ｗ４Ｃ变

化到 Ｆｅ４Ｗ２Ｃ或从 Ｆｅ２Ｍｏ４Ｃ变化 Ｆｅ４Ｍｏ２Ｃ。因此，在具体的情况下，Ｍｅ６Ｃ可表示为（Ｗ、Ｍｏ、

Ｆｅ）６Ｃ。

Ｆｅ３Ｃ的晶体结构为正交点阵，单位晶胞中含 １６个原子，其中 １２个铁原子，４个碳原子。

可以把 ６个铁原子构成的三角棱柱看成是 Ｆｅ３Ｃ的结构单元，每个三棱柱内都有一个碳原子。

这样，渗碳体的结构与奥氏体的结构比较接近。因而在 Ｆｅ３Ｃ与γ－Ｆｅ之间具有较好的取向和

结构的适应性。同时在 Ｆｅ３Ｃ与α－Ｆｅ之间也观察到较好的联系。当钢淬火时抑制奥氏体的

扩散型转变，则可使其切变成马氏体。随后马氏体的分解，易于促进渗碳体形核，因而可以认
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为马氏体是奥氏体和渗碳体的中间相。

渗碳体中的铁原子可以被若干合金元素的原子所替代。比如 Ｍｎ可以在渗碳体中无限溶

解，这时碳化物可以表示成（Ｆｅ、Ｍｎ）３Ｃ。Ｃｒ在渗碳体中的溶解度约为 ２０％。以铬合金化的碳

化物的化学式可以写成（Ｆｅ、Ｃｒ）３Ｃ。Ｃｒ和 Ｍｎ提高钢中渗碳体稳定性。Ｍｎ在渗碳体中的溶解

度比较低，由于 Ｍｎ的原子尺寸较大，将促使渗碳体的稳定性的下降。Ｖ、Ｎｂ、Ｔｉ、Ｚｒ等合金元素

实际上不溶于渗碳体。

三、金属间化合物

金属间化合物对奥氏体不锈钢、马氏体时效钢和许多高温合金的强化有较大的影响，其中

常见的是σ相、拉弗斯相（ＡＢ２）和 Ｂ３Ａ型密排有序结构（例如 Ｎｉ３Ａｌ）。

等径刚球的空间密堆，只能形成配位数为 １２的晶体结构；利用大小刚球的配合，可以获得空

间利用率更高以及配位数更大的拓扑密堆结构。一般以 Ｍｎ族元素为界，将长周期表内元素分

为 Ａ及 Ｂ元素，其左的为 Ａ元素，Ｍｎ族及其右的为 Ｂ元素；由于 Ａ与 Ｂ之间的原子半径、电负性

都有一定差异，尺寸因素及电子因素均有利，可以形成各种拓扑密堆结构的金属间化合物。

在大量使用的奥氏体不锈钢中，高温长期加热时，已发现α、χ、η相；在高镍的奥氏体合金

中，高温加热时，除了这些相外，还有μ、Ｒ、Ｐ相；在马氏体时效钢中，则出现 Ｂ３Ａ型密排有序

结构 Ｎｉ３Ａｌ、Ｎｉ３Ｔｉ。

σ相具有高硬度，属正方晶系，单位晶胞中有 ３０个原子，在含铬的不锈钢和耐热合金中易

出现；拉弗斯相（ＡＢ２）可以有两种晶体结构，复杂立方点阵和复杂六方点阵，在含钼、钨、钛和

铌的耐热合金中都存在拉弗斯相（ＡＢ２），它是一种强化相；Ｂ３Ａ型密排有序结构是一种有序结

构，通常是面心立方结构，是耐热合金中的主要强化相。

四、非金属相

铁及合金元素生成的氧化物、硫化物、硅酸盐等一般都不具有金属性，或者金属性极弱。

正常金属生成的碳化物、氮化物也不具有金属性，例如 ＡｌＮ、ＣａＣ等。在钢中，这些非金属相称

为非金属夹杂物，它们有着复杂的成分、结构与性能，并随钢中化学成分和一系列冶炼过程的

条件而变化。可以把钢中常遇到的非金属夹杂物分为以下几类：

１郾氧化物

有简单的氧化物，如 ＦｅＯ、ＭｎＯ、ＴｉＯ２、ＳｉＯ２、Ａｌ２Ｏ３、、Ｃｒ２Ｏ３；也有复杂的氧化物，如 ＭｇＯ·

Ａｌ２Ｏ３、ＭｎＯ·Ａｌ２Ｏ３等。氧化物的特点是脆而易断裂，一般无可塑性，只有 ＦｅＯ和 ＭｎＯ有低的可

塑性。所以，这些氧化物在钢材锻轧以后，沿加工方向呈链状分布。

２郾硫化物

常见的有 ＭｎＳ、ＦｅＳ等，它们具有高的可塑性，热加工时沿加工方向强烈地伸长。

３郾硅酸盐

硅酸盐成分复杂，是钢中最常见的一类非金属夹杂物。硅酸盐夹杂物有易变形的，如

２ＭｎＯ·ＳｉＯ，、ＭｎＯ·ＳｉＯ２与硫化物相似，沿加工方向伸长，呈线段状；也有不易变形的，如各种不

同配比的 Ａｌ２Ｏ３、ＳｉＯ２和 ＦｅＯ等，与氧化物相似，沿加工方向呈链状分布。定量评级时，脆性硅

酸盐以氧化物评级，而塑性硅酸盐则以硫化物评级。还有一类硅酸盐夹杂，经加工后是不变形

的，以点状形式存在，称为点状不变形夹杂物，如 ＳｉＯ２、ＣａＯ·ＳｉＯ２等。
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此外，ＡｌＮ也是一种非金属夹杂物，呈密排六方点阵，不属于间隙相，熔点为 １８７０℃，在钢

中有高的稳定性，只有在 １１００℃以上才大量溶于基体，在较低温度下又重新析出。有时利用

ＡｌＮ的弥散析出以改善钢的性能，此时 ＡｌＮ不应当看做是非金属夹杂物。

非金属夹杂物对钢的质量有重要影响，这种影响不仅和夹杂物的成分、数量有关，而且和

它的形状、大小特别是分布状况有关。

当非金属夹杂物具有低的熔点（如 ＦｅＳ）或能生成低熔点共晶物而且沿晶界连续分布时，将引

起热脆性，对性能特别有害。为了防止热脆性，可以加入适量的锰，形成高熔点的硫化物 ＭｎＳ，并

改善其分布。无塑性的非金属夹杂物在钢进行热加工时可能引起开裂或其他缺陷；塑性的非金

属夹杂物在变形后将增加钢的各向异性。非金属夹杂物在结构钢中可引起韧性、塑性和疲劳强

度的降低，还会降低钢的抗蚀性和耐磨性，并影响钢的淬透性。钢中存在有氧化物和硅酸盐这类

非金属夹杂物将使其切削性恶化。因此，非金属夹杂物差不多总是被看做有害的。

五、元素在晶界的偏聚

上面讨论了合金钢中可能出现的相及其形成规律与特性，这些相都是化学元素之间的组

合。而化学元素与晶体缺陷（空位、位错、晶界等）之间的组合，则会出现空位与溶质金属形成

的亚稳集团，碳原子与位错结合的柯氏气团以及溶质原子在晶界的偏聚，即所谓晶界吸附现

象。下面着重讨论元素在晶界的吸附问题。

从金属晶体结构考虑，晶界是一个原子排列疏松的区域，比溶剂原子大或小的溶质原子将

从晶内迁移到晶界；从弹性应变能考虑，这种迁移将会使体系的能量降低，达到亚稳状态。此

外，晶内及晶界的原子组态不一样，从电子因素考虑的有关能量也会不同，晶界吸附也可能降

低体系能量。目前对限制晶内固溶度的各项能量还难定量地估算，一般可以采用综合反映这

些能量的实验数据———最大固溶度来衡量晶界吸附趋势：在相图中，最大固溶度愈小，则晶界

吸附的趋向愈大。例如，在铁中固溶度很小的 Ｂ和稀土元素，应该偏聚在晶界。

从热力学考虑，不仅要考虑过程的内能变化，也要分析熵的变化。很明显，溶质原子在晶

内的组态数要大于在晶界的组态数，也就是前者的组态熵要大于后者。基于这种分析，可以导

出晶界处溶质浓度（ｃｇ）与温度的近似关系：

ｃｇ＝ｃｌｅｘｐ（Ｅ／ＲＴ）

式中 ｃｌ为晶内溶质浓度；Ｅ为溶质与晶界的结合能，为正值。温度愈高，则 ｃｇ愈小，终将趋近

于 ｃｌ。

从动力学考虑，溶质原子从晶内迁向晶界或者逆向流动，也就是晶界吸附的形成与分解，

需要扩散，需要一定的时间才能达到该温度的平衡状态。利用这个动力学因素，也可以控

制 ｃｇ。

上述三个概念不断地得到实验结果的验证和发展，并可用来解释金属材料中一些现象，比

如不锈钢的晶间腐蚀、硼钢淬透性问题、钢中的第一、二类回火脆性问题等。

第三节 合金钢中的相变

一、合金元素对相变基本因素的影响

钢的相变与母相和新相间自由能差、溶质原子的扩散以及碳在铁中的活度有关，因此这里
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首先讨论合金元素对这些因素的影响。

（一）合金元素对α、γ相自由能的影响

从热力学来看，γ与α两相之间的自由能差（ΔＦｖ）愈小，临界晶核愈难形成，因而γ相愈

稳定，相变驱动力愈小。反过来，随ΔＦｖ的增加，γ相的稳定性降低，从而增加相变驱动力。

合金元素对α－Ｆｅ和γ－Ｆｅ自由能的影响如图 ３－５所示。其中包括三种情况：

图 ３－５ 合金元素对α－Ｆｅ和

γ－Ｆｅ自由能的影响

第一种情况，降低ΔＦｖ，如 Ｃ、Ｍｎ、Ｃｒ和 Ｎｉ均降低相变驱

动力。

第二种情况，对ΔＦｖ影响甚微，如 Ｍｏ、Ｗ 等，对相变驱动

力影响不大。

第三种情况，增大ΔＦｖ，如 Ｃｏ和 Ａｌ，会增加相变驱动力。

（二）合金钢中的扩散和碳在铁中的活度

１郾合金钢中的扩散

钢的相变除了需要考虑热力学因素外，还必须考虑动力

学因素，因此有必要研究合金钢中的扩散。合金钢的相变过

程，除了与碳在奥氏体和铁素体中扩散有关以外，还要考虑

合金元素本身在奥氏体和铁素体中的扩散、合金元素对碳在

奥氏体和铁素体中扩散系数的影响以及合金元素对铁的自

扩散的影响。

内耗方法可以用来测定碳和氮在α－Ｆｅ中的扩散能力

（表 ３－２）。扩散能力与温度有关，遵循标准的指数关系式：

ＤＣ＝（０郾０２ｃｍ２／ｓ）ｅｘｐ（－Ｑ／ＲＴ）（Ｑ＝８０ｋＪ／ｍｏｌ）

ＤＮ＝（６郾６×１０－３ｃｍ２／ｓ）ｅｘｐ（－Ｑ／ＲＴ）（Ｑ＝７６ｋＪ／ｍｏｌ）

式中 ＤＣ和 ＤＮ是碳和氮的扩散系数；Ｑ是激活能。

对于置换原子的扩散，则可采用另外一些方法，如放射性示踪原子。比较间隙原子和置换

原子（典型金属溶质）在α－Ｆｅ和γ－Ｆｅ中的扩散能力，可以看出，置换原子扩散比间隙原子

慢几个数量级（见表 ３－２）。这是一个非常重要的特征，它关系到合金钢中某些复杂的现象。

表 ３－２ 元素在α－Ｆｅ和γ－Ｆｅ中的扩散能力

溶剂 溶质 Ｑ／（ｋＪ·ｍｏｌ－１） Ｄ０／（ｃｍ２·ｓ－１） Ｄ９１０℃／（ｃｍ２·ｓ－１） 温度范围／℃

γ－Ｆｅ Ｃ １３５ ０郾１５ １郾５×１０－７ ９００～１０５０

Ｆｅ ２６９ ０郾１８ ２郾２×１０－１３ １０６０～１３９０

Ｃｒ ４０５ １郾８×１０４ ５８郾０×１０－１２ １０５０～１２５０

Ｎｉ ２８０ ０郾７７ ７郾７×１０－１３ ９３０～１０５０

Ｐ ２９３ ２８郾３ ３郾６×１０－１２ １２８０～１３５０

Ｗ ３７６ １郾０×１０３ １２郾０×１０－１２ １０５０～１２５０
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续表

溶剂 溶质 Ｑ／（ｋＪ·ｍｏｌ－１） Ｄ０／（ｃｍ２·ｓ－１） Ｄ９１０℃／（ｃｍ２·ｓ－１） 温度范围／℃

α－Ｆｅ Ｃ ８０ ６郾２×１０－３ １郾８×１０－５

Ｆｅ ２４０ ０郾５ ７００～７５０

Ｃｒ ２４３ ３郾０×１０４

Ｎｉ ２５８ ９郾７ ３郾７×１０－１１ ７００－～９００

Ｐ ２３０ ２郾９ ２郾０×１０－１０ ８６０～９００

Ｗ ２９３ ３郾８×１０２

从表 ３－２中还可看出另一个重要特征，在特定温度下，间隙溶质原子和置换溶质原子在

铁素体中的扩散比在奥氏体中快。这是由于γ－Ｆｅ的密排结构，而α－Ｆｅ排列较松弛，原子

更快地热激活并易于通过点阵中的空位。在所有情况下，对每一种元素，在α－Ｆｅ中扩散的

激活能必低于同一元素在γ－Ｆｅ中的扩散激活能。

合金元素对碳在奥氏体中的扩散激活能和扩散系数的影响，与合金元素的类型有关。碳

化物形成元素，如 Ｃｒ、Ｍｏ和 Ｗ等升高 Ｑ值，降低 ＤＣ；而非碳化物形成元素，如 Ｎｉ、Ｃｏ等降低 Ｑ

值，升高 ＤＣ。Ｓｉ例外，它升高 Ｑ值，降低 ＤＣ。这是由于碳化物形成元素降低了碳的活度，即

提高了碳在奥氏体中结合力，因而使 Ｑ值升高，ＤＣ下降。非碳化物形成元素 Ｎｉ和 Ｃｏ提高了

碳的活度，即降低了碳在奥氏体中的结合力，而使 Ｑ值下降，ＤＣ升高。造成 Ｓｉ例外的原因是

由于 Ｓｉ虽提高碳的活度，但同时降低了铁原子的活性，即增加了铁在固溶体中的结合能，因而

得到与 Ｎｉ和 Ｃｏ相反的结果。

合金元素 Ｃｒ、Ｍｎ、Ｍｏ、Ｔｉ和 Ｎｂ等均减慢γ－Ｆｅ的自扩散速度。这是由于这些元素均降低

铁原子的活度，从而增加了原子间的结合力，因而使 Ｑγ－Ｆｅ升高，Ｄγ－Ｆｅ下降。而碳的存在，削

弱了γ－Ｆｅ的结合能，因而降低 Ｑγ－Ｆｅ，升高 Ｄγ－Ｆｅ。

金属原子在晶界上的扩散比晶粒内部快得多，其原因在于晶界处点阵畸变较大，原子处于

较高能量状态，易于跳动。故晶界扩散激活能 Ｑｇｂ比晶内扩散激活能 Ｑｖ小得多，据测量，一般

晶界扩散激活能为晶内扩散激活能的 ０郾６～０郾７。因此，在热处理相变和以后工件服役过程中，

晶界的行为应特别注意。

２郾碳在铁中的活度问题

用各种元素合金化铁素体或奥氏体，将对碳的活度产生重要影响。组元的活度与其浓度

存在如下关系：

ａｉ＝ｋｉ×ｃｉ

式中 ａｉ为某一组元的活度；ｋｉ为系数；ｃｉ为某一组元的浓度。

合金元素对碳在奥氏体中活度的影响，累积了大量的实验资料，而碳在合金铁素体中的活

度，资料很少。这是由于碳在铁素体中的溶解度很小，实验难以确定碳在铁素体中的活度。合

金元素存在于固溶体中，会改变金属原子与碳原子的结合力或结合强度。碳化物形成元素增

加固溶体中碳与合金元素之间的结合力，从而使处于间隙位置的碳原子向占据点阵结点上的

碳化物形成元素靠拢的几率提高，并使碳在固溶体中的活动性降低，从而降低其活度。置换了

固溶体中铁原子的非碳化物形成元素，相反将排斥碳原子，提高其活动性，即增加碳的活度，同
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时将出现碳从固溶体中析出的倾向。

许多研究者得出的关于合金元素对碳在奥氏体中活度系数影响的资料表明：合金元素形

成碳化物的能力愈强，即在周期表中处于铁的愈左边的过渡族元素，则将愈使活度系数降低。

在奥氏体中的非碳化物形成元素 Ｃｏ、Ｎｉ和 Ｓｉ促使活度系数提高。合金元素对碳在铁素体中

活度系数的影响，只有关于 Ｓｉ的报道。

在研究碳化物、氮化物和碳、氮化合物在奥氏体中的溶解和冷却时它们从固溶体中的析

出，以及热处理过程中元素在各相间的再分配这些问题时，合金元素对碳在奥氏体中的活度，

具有很重大的意义。

但必须指出，合金元素对固溶体中碳活度的影响，只发生在下列情况：它们溶于固溶体。

因为活度的改变可能引起这种或那种相变过程。

二、合金元素对奥氏体形成的影响

合金钢加热时的奥氏体化过程由α→γ转变，渗碳体或特殊碳化物、氮化物或金属间化合

物在奥氏体中溶解，奥氏体晶粒的再结晶所组成。

１郾合金元素对奥氏体形成的影响

加热时奥氏体的形成可以按两种相变机制进行，即晶体学无序机制和有序机制，或称无扩

散和扩散机制。当按无序机制形成奥氏体γ时，α→γ转变伴随着重结晶，即γ相新晶粒的形

成相对于原始的α相来说，改变了大小和取向，晶型转变通过扩散完成。当按有序机制过渡为

奥氏体时，不伴随着重结晶，只发生切变式的晶型转变，并促进了一次再结晶（晶体的形成与生

长）的发生，重结晶要在较高的温度下进行。

决定奥氏体形成机制的主要因素是原始组织的类型以及它们之间精确的晶体学有序性。

原始无序的组织（铁素体 ＋碳化物）仅发生无序的形成机制；原始有序的组织（马氏体、贝氏体

和魏氏组织铁素体）两种形成机制都可能发生，但这要取决于钢的合金化程度和加热速度。

在结构钢和工具钢的实际热处理中，常常对原始组织为无序的铁素体 ＋碳化物（Ｆ＋Ｐ、Ｐ、

Ｐ＋Ｃ）的钢进行加热奥氏体化。奥氏体形成的无序（正常）机制是加热高于临界点时，相过渡

与再结晶过程重合，因而得到很细的奥氏体晶粒。进一步在奥氏体区加热，则引起晶粒长大

（聚集再结晶、或称二次再结晶）。应该指出，原始 Ｆ＋Ｐ的无序组织的相变重结晶过程，在碳

素钢和合金钢中实际上没有什么区别，形成的奥氏体晶粒在所有的钢中都是很细的。诚然，加

热速度愈高，则所得晶粒愈细，因为新相核心的形成速度高于其长大速度。碳素钢与合金钢之

间存在的差异，表现在高温奥氏体区，这里进行着奥氏体晶粒长大及其聚集再结晶。

对于原始有序组织，研究钢的组织遗传性对合金钢具有特别重要的意义。由于它们在接

受热处理时，常常具有由于轧制、锻造、铸造和焊接而形成的原始有序粗晶组织（马氏体或贝氏

体）。带有原始马氏体或贝氏体组织的钢进行加热时，奥氏体形成机制明显比无序机制复杂，

存在着组织遗传性。组织遗传性是指对粗晶有序组织加热温度高于 Ａｃ３，可能导致形成的奥

氏体晶粒与钢的原始晶粒具有相同的形状、大小和取向。这种情况与加热速度和合金化程度

有关，合金化程度越高，加热速度越快，越容易出现组织遗传性。

２郾碳化物和氮化物在奥氏体中的溶解

热处理时，碳、氮化合物在奥氏体中的溶解决定了钢的许多性能———过冷奥氏体的稳定

性、淬透性、回火时的弱化和分散强化等，因而必须研究它们在奥氏体化过程中的一些规律。
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图 ３－６表示各种碳化物和氮化物在奥氏体中的溶解度与 １／Ｔ的函数关系。正如所预料的，最

稳定的化合物的溶解度最低。由图可知，Ｃｒ、Ｍｏ、Ｖ的碳化物具有最大的溶解度，是潜在的最有

用的合金碳化物，这是因为当γ→α时，它们最终可以形成较大的体积分额。Ｔｉ、Ｎｂ、Ｖ的碳化

物或氮化物在奥氏体中的溶解度，随温度的降低而下降。因此，如果有足够数量的合金元素存

在的话，那么合金碳化物或氮化物将在随后的冷却过程中发生沉淀。

图 ３－６ 各种碳化物与氮化物在奥氏体中的溶解度

奥氏体中较弱的碳化物或氮化物形成元素（如 Ｍｎ、Ｃｒ、Ｍｏ等）降低碳和氮的活度系数，将

增加碳化物和氮化物的溶解，即促进这些相向奥氏体中过渡。非碳化物形成元素（如 Ｓｉ、Ｎｉ、

Ｃｏ）等将增加碳和氮的活度系数，从而阻碍碳化物与氮化物向奥氏体中的溶解。

必须强调指出，上述碳化物形成元素的影响仅发生在下列情况，它们处于固溶体（奥氏体）

而不是处于碳化物中。

３郾奥氏体晶粒的长大

合金元素对钢过热敏感性的作用，也就是对奥氏体晶粒长大的影响，是长久以来与生产实

践密切相关的问题，根据对奥氏体晶粒长大的影响，可以把合金元素的作用归纳如下：

（１）强烈形成稳定碳化物的元素，能显著地阻止奥氏体晶粒粗化。Ｗ 及 Ｍｏ有同样的作

用，但其作用程度不如 Ｔｉ、Ｖ、Ｚｒ、Ｎｂ等。

（２）形成间隙固溶体的元素（Ｃ、Ｎ、Ｂ），当其溶于奥氏体时，促使奥氏体晶粒长大。

（３）Ａ１和 Ｓｉ当其含量极少，仅以非金属夹杂物形式存在时，可以阻止奥氏体晶粒粗化。

但当含量足够高，作为合金元素溶入固溶体时，则促使奥氏体晶粒粗化。

（４）Ｎｉ、Ｃｏ、Ｃｕ的作用很不明显。

（５）当钢中含碳量在中等以上时，Ｃｒ对奥氏体晶粒有细化作用，而 Ｍｎ却较明显地促使晶

粒长大。但在低碳钢中，Ｍｎ对晶粒有细化作用，因此，在研究普通低合金钢时，往往以锰来合

金化。

粗大的晶粒自由能较低，所以晶粒由细变粗是一个自发过程。究竟哪些元素可以细化奥

氏体晶粒呢？却是相当复杂的。例如 Ａｌ作为夹杂物时，可以强烈地细化奥氏体晶粒；但作为

合金元素加入时，却又促使奥氏体晶粒长大。同一元素，为什么会有不同的结果呢？为此，首

先须搞清奥氏体晶粒为什么会长大，有什么因素可以阻止其长大。
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最先出现的说法叫做机械阻碍论。按照这种说法，奥氏体晶粒之所以不容易长大，是由于

在晶界上有众多的高度弥散的化合物质点，这些质点机械地阻碍了奥氏体晶粒的长大。这种

高弥散度的化合物，可以是一些稳定的碳化物或氮化物，甚至是其他的非金属夹杂物。未溶

的、处于晶界上的高度弥散的质点，对奥氏体晶粒粗化起了机械阻碍作用，这点已为现代科学

试验所证实，但这个原因绝不是唯一的，甚至也不一定是主要的，因为这种理论难解释为什么

某些合金元素过多反而促进了奥氏体晶粒的粗化。

另一种理论认为合金元素对奥氏体晶粒粗化的作用，是由于合金元素溶入奥氏体之后，改

变了奥氏体的界面能，因而改变了奥氏体的长大倾向。还有一种理论则认为合金元素对奥氏

体晶粒长大的影响，在很大程度上取决于它们改变了原子间的结合强度，从而引起了激活能和

铁的自扩散系数的变化。这两种理论分别从晶界和晶粒内部进行了探讨，与客观实际都有一

定的符合，但也都有不足之处。

如果把这三种理论结合起来，则能够比较好地解释上述事实。α－Ｆｅ的原子结合强度小

于γ－Ｆｅ的，因而α－Ｆｅ的自扩散系数大于γ－Ｆｅ的自扩散系。因此，高温时，α相晶粒比γ
相晶粒易于长大。在生产实践中也常常观察到含缩小γ相区元素的钢，如高铝钢和高硅钢以

及含磷的钢，晶粒易于长大。

由于碳显著地降低了γ－Ｆｅ原子的结合力，增加了 Ｆｅ原子的自扩散系数，所以碳在奥氏

体中十分强烈地促进晶粒长大。氮对奥氏体晶粒长大的影响应该与碳相似，但氮在这方面的

直接影响却很少显现，这是由于氮在钢中通常是与这种或那种元素或杂质结合成氮化物，因而

在大多数情况下，氮相反的在化合物中起机械阻碍晶粒长大的作用。硼溶入奥氏体，与碳一样

也将促进晶粒长大。

碳化物形成元素本身与γ－Ｆｅ点阵中原子结合强度没有依赖关系，但与碳形成碳化物，

使较多的碳保持在固溶体之外，从而削弱了碳降低点阵结合力的影响，所以它们阻碍奥氏体晶

粒粗化，而且随着碳化物稳定性的提高，晶粒长大的温度也将增加。

研究合金元素对奥氏体晶粒长大的影响，有很重要的实际意义，因为奥氏体晶粒的大小决

定着冷却时转变生成的晶粒的大小。晶粒的大小，对于钢的力学性能和物理化学性能，尤其是

冲击韧性有很大影响。具有细小晶粒的钢，不仅室温冲击韧性高，而且在低温下也有较高的

韧性。

三、合金元素对过冷奥氏体分解的影响

当钢在淬火、正火或退火时，过冷奥氏体的分解可能发生三种转变：珠光体、贝氏体或马氏

体转变。合金元素对这些相变动力学和机理发生影响。

合金元素对过冷奥氏体稳定性的影响主要表现在合金元素对碳曲线的影响，一般分为两

种类型：非碳化物形成元素 Ｎｉ、Ａｌ、Ｓｉ、Ｃｕ和 Ｃｏ属于第一种类型。钢中加入这些元素以后，碳曲

线仍然保持与碳钢相同的形式，只是位置有所改变。Ｎｉ、Ｓｉ、Ｃｕ等使转变孕育期延长，即使碳曲

线右移；Ａｌ、Ｃｏ则相反，使碳曲线左移。Ｃｒ、Ｍｏ、Ｗ、Ｖ等碳化物形成元素属于第二种类型。钢中

加入这些元素以后，不仅使碳曲线位置移动，而且也使碳曲线的形状改变，出现两个鼻温，甚至

使珠光体区域与贝氏体区域完全分开，出现两个过冷奥氏体极端稳定的温度区间。如图

３－７所示。

碳素钢以及含非碳化物形成元素 Ｎｉ、Ｓｉ、Ｃｕ的低合金钢，奥氏体等温转变曲线具有碳形，
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图 ３－７ 合金元素对碳曲线的影响

（ａ）强碳化物形成元素；（ｂ）弱碳化物形成元素；（ｃ）非碳化物形成元素

并具有一个最大转变速度，珠光体和贝氏体转变没有分开。

含碳化物形成元素 Ｃｒ、Ｍｏ、Ｗ、Ｖ等的合金钢，碳曲线分成珠光体和贝氏体转变两部分，故

具有两个最大转变速度。

图 ３－８ Ｃｏ对珠光体成长速度的影响

１郾合金元素对珠光体转变的影响

珠光体转变是典型的形核和长大过程，在合适的条

件下，可以测定形核率 Ｎ及长大速率 Ｇ。Ｍｅｈｌ及其合作

者的工作表明，许多合金元素同时降低 Ｎ和 Ｇ。例如，

在共析成分的钼钢中，Ｎ和 Ｇ都被降低，镍钢中也如此。

某些元素，特别是 Ｃｏ和 Ａｌ同时提高珠光体转变的 Ｎ和

Ｇ。图 ３－８比较了含 Ｃｏ和不含 Ｃｏ的钢，在 ６６０℃时珠

光体长大的速率。

这样，合金元素，除 Ｃｏ、Ａｌ以外，当其溶入奥氏体以

后，均将延迟过冷奥氏体向珠光体的转变。但是，为了

完成合金奥氏体的共析分解，除了碳的扩散以外，是否

需要合金元素的扩散再分配，长期以来存在两种不同结论。目前比较公认的是，在某些钢中，

在渗碳体和铁素体与奥氏体之间的界面上，合金元素确能产生再分配，但必须具有足够高的温

度。１９７４年 Ｒａｚｉｋ等人采用电子探针显微分析进行了实验研究，探针直径小于 ０郾１μｍ，这样可

在局部转变的合金中对珠光体内铁素体和渗碳体作原位分析，用这一方法对 Ｆｅ－Ｍｎ－Ｃ合金

进行研究，发现 １郾０３Ｍｎ合金的温度高于 ６８３℃和 １郾８０Ｍｎ合金的温度高于 ６５０℃以及在

Ｆｅ－Ｃｒ－Ｃ合金中，温度高于 ７００℃时，合金元素均发生再分配。

Ｃｏａｔｅｓ等人指出，珠光体转变可以分成两种长大方式，有再分配的局部平衡及无再分配的

局部平衡，两者均与温度和成分有关。易于形成奥氏体的合金元素如镍，将使共析温度下降，

在渗碳体中的溶解也很小，促进再分配反应。强铁素体形成元素如 Ｃｒ、Ｍｏ，使共析反应温度升

高，同时能固溶于渗碳体内，容易在较高的转变温度下出现再分配方式的反应。珠光体生长的

无再分配情况，可能受奥氏体中碳的体积扩散所控制，当存在其他合金元素时，这种扩散能力

将降低。这说明，像镍这样的元素为什么会使珠光体长大速度下降。

不论生长界面上的合金元素如何分布，它们在铁素体与渗碳体之间随后将发生再分配，也

就是在渗碳体中固溶度高的那些合金元素将扩散到渗碳体中去，而非碳化物形成元素则无此
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情况。所以渗碳体的成分在较宽的范围内变化，例如 Ｍｎ无限固溶于 Ｆｅ３Ｃ，可以有 ２０％的铁原

子被铬原子所替代，而钒原子的替代量为 １０％，Ｍｏ原子只能替代 ４％。渗碳体内合金成分的

变化，虽然不影响其结构，但是影响珠光体片的层间距、精细形态和球化倾向注。

一旦合金元素成分达到临界含量，则渗碳体将被其碳化物所取代。例如，铬、钨钢或钼钢。

可以生成复杂的 Ｍ２３Ｃ６立方碳化物，其中 Ｍｅ可以包括 Ｆｅ、Ｃｒ、Ｍｏ或 Ｗ，碳化物的转变不一定改

变珠光体的基本形式，因此可以得到合金碳化物及铁素体的合金珠光体。这类珠光体一般在

高的转变温度下只在高合金钢和中等合金含量的钢中出现。较低转变温度下，由于扩散难以

进行，仍然是铁素体及渗碳体的珠光体。

更强的碳化物形成元素 Ｎｂ、Ｔｉ和 Ｖ甚至当其含量低于 ０郾１％时，也可能优先形成合金碳

化物，因此，包含这些元素的钢的组织将会发生根本性变化。由于强碳化物形成元素强烈缩小

γ相区，使共析点显著左移及上移。结果之一是使珠光体在转变组织中全部消失，成为完全不

相同的另一类铁素体和碳化物两相集合体，常常具有比珠光体更细小的尺度。

２郾合金元素对贝氏体转变的影响

合金钢中的贝氏体组织与珠光体显著不同，贝氏体中的碳化物往往不是该钢在平衡状态

下所具有的碳化物，而是合金渗碳体，其中合金元素含量等于或接近于奥氏体中合金元素的平

均含量。由此看来，在贝氏体转变时，只有碳原子的扩散，合金元素原子的扩散几乎没有进行。

基于上述特点，可以认为，在贝氏体转变时，合金元素重新分配作用甚微，合金元素对贝氏

体转变的影响，主要是通过对碳原子扩散速度以及对α－γ同素异晶转变速度的影响而起作

用的。相比之下后者的作用尤为重要。

根据上述分析，可以认为，不论哪一个合金元素，对贝氏体转变的滞缓作用都比该元素对

珠光体的作用小。根据不同合金元素的作用特点，又可分为下列几种情况：Ｃｒ、Ｍｎ、Ｎｉ等合金

元素对贝氏体转变有较大的滞缓作用，因为这三个元素都能降低γ→α转变温度，又都能减小

奥氏体与铁素体的自由能差，从而减慢了γ→α的转变速度，贝氏体转变也就被滞缓了。Ｃｒ与

Ｍｎ更能阻止碳原子扩散，故其作用尤为强烈。

Ｓｉ虽是非碳化物形成元素，但对贝氏体转变有着颇为强烈的滞缓作用，其强烈的程度甚至

可以与 Ｃｒ、Ｍｎ等元素相比。Ｓｉ的这种作用本质，目前尚无定论，但可以相信这与 Ｓｉ强烈阻止

过饱和铁素体的脱溶有关。因为贝氏体的形成过程，实际上是和过饱和铁素体的脱溶分不

开的。

Ｍｏ、Ｗ、Ｖ等元素的作用不同于 Ｃｒ、Ｍｎ，因为这些元素不是降低γ→α转变温度，而是使之

升高，不是减小奥氏体与铁素体的自由能差，而是加大，所以对γ→α转变只有加速而没有滞

缓作用。但是由于其降低了碳原子的扩散速度，因而滞缓显得十分微弱。在某些情况下，甚至

完全觉察不出来。例如当钢中含 Ｍｏ量由 ０郾０１７％增大到 ０郾７７％时，珠光体的孕育期被强烈推

迟，而贝氏体转变的变化很小。

加入合金元素以后，贝氏体转变温度范围也将有所变化。大致说来，凡使γ→α转变温度

降低的合金元素，也将降低贝氏体转变温度，反之亦然。例如 Ｍｎ、Ｃｒ、Ｎｉ将使贝氏体转变温度

降低，而 Ｍｏ、Ｗ、Ｖ则使之略有升高。

３郾合金元素对马氏体转变动力学的影响

除 Ｃｏ、Ａｌ以外，大多数固溶于奥氏体的合金元素均使 ＭＳ温度下降。每 １％的合金元素使

ＭＳ点下降量如表 ３－３所列。
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表 ３－３ 每 １％元素对 ＭＳ温度的影响

元素 Ｃ Ｍｎ Ｓｉ Ｃｒ Ｎｉ Ｗ Ｍｏ Ｃｏ

温度／℃ ４７４ ３３ １１ １７ １７ １１ ２１ 升高

对于 Ｆｅ－Ｘ及 Ｆｅ－Ｃ－Ｘ系，合金元素对 ＭＳ的影响决定合金元素对 Ｔ０温度（即γ与α具

有相同自由能时的温度值）的影响，这些均可由热力学计算求得。根据 Ａｎｄｒｅｗｓ１９６５年回归分

析得到的计算公式为：

ＭＳ＝５３９－４２３Ｃ－３０郾４Ｍｎ－１２郾１Ｃｒ－１７郾７Ｎｉ－７郾５Ｍｏ（℃）

Ａｎｄｒｅｗｓ的方程是基于英、德、法、美四国钢的成分，最高含 Ｃ量 ０郾６％，最高含 Ｍｎ量

４郾９％，最高含 Ｃｒ量 ５％，最高含 Ｎｉ量 ５％，最高含 Ｍｏ量 ５郾４％和 ＭＳ温度测定基础上进行回归

分析得到的。他指出，根据线性和交互作用方程，由成分计算的 ＭＳ温度与实际测定的有 ９５％

在 ±２５℃的误差范围之内。

从表 ３－３和 Ａｎｄｒｅｗｓ公式，可以大致地看出，降低 ＭＳ点作用最大的元素依次是 Ｃ、Ｍｎ、

Ｎｉ、Ｃｒ、Ｍｏ，而 Ｃｏ则使 ＭＳ点升高。根据马氏体点的变化，则可估算出马氏体的形成量和残余

奥氏体的含量。

四、合金元素对淬火钢回火转变的影响

钢经淬火后，获得了两种亚稳定相，即马氏体与残余奥氏体。这种不稳定性包括碳原子在

体心正方马氏体点阵中的过饱和固溶；马氏体中位错或孪生亚结构的应变能；马氏体板条或马

氏体片的相界面能以及在低碳钢淬火组织中也不可避免地要存在的残余奥氏体。过饱和固溶

的碳原子提供了形成碳化物的驱动力；高的应变能则是回复的驱动力；高的界面能则是铁素体

晶粒长大的驱动力；而不稳定的残余奥氏体则提供了回火时转变为铁素体 ＋渗碳体的驱动力。

因此，淬火钢回火时，进行着马氏体的分解；渗碳体及特殊碳化物的形成及其聚集长大；残余奥

氏体的分解以及γ相的回复与再结晶。

１郾马氏体的分解

马氏体的分解包括碳原子的偏聚、固溶体中合金元素在晶体缺陷上形成预析出物以及碳

和合金元素向碳化物中的过渡。同时，具有体心正方点阵的马氏体，逐步向体心立方的铁素体

转变。

在合金钢中，马氏体分解的初期阶段（１５０～２００℃）所发生的变化和碳钢一样。回火温度

达到 １５０～２００℃时，合金元素稍稍影响马氏体的分解动力学。在较高的温度下，则有显著的

影响。碳化物形成元素（Ｃｒ、Ｍｎ、Ｗ、Ｖ、Ｎｂ）强烈地推迟马氏体的分解（即从其中析出碳）。在碳

钢中实际上所有碳从马氏体中的析出约在 ２５０～３００℃左右，而在含碳化物形成元素的钢中，

这个过程移向更高的温度（到 ４００～５００℃）。显然，这类元素的这些影响，与降低碳在固溶体

中的活度有关，即在固溶体中提高了碳原子与碳化物形成元素之间的结合力。

非碳化物形成元素（Ｎｉ、Ｃｕ）和弱碳化物形成元素 Ｍｎ，实际上并不推迟碳从马氏体中的析

出，而按一些资料的说法甚至它们还在一定程度上加速这个过程。Ｓｉ则是非碳化物形成元素

中的例外，它稍能推迟马氏体的分解。

图 ３－９示意地给出了碳钢和合金钢中，碳从马氏体中析出的基本规律。由图可知，渗碳

体型碳化物的形成与合金化无关，总是在一定温度（ｔｃ）开始。但是在含碳化合物形成元素的
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图 ３－９ 马氏体中析出碳的情况

１—为碳钢；２—为含非碳化物形成元素；

３—为含碳化物形成元素

合金钢中，在较高温度下，渗碳体的形成速度还是较慢，这

是由于马氏体中仍然固溶着较多量的碳。比如在温度 ｔ１，

碳钢和含非碳化物形成元素的钢中，马氏体中的 Ｃ明显地

低于含碳化物形成元素的钢中的碳。在 ｔｋ温度时，开始从

含碳化物形成元素的钢的马氏体中，强烈析出碳。从而形

成特殊碳化物。温度 ｔｋ的数值取决于溶解于马氏体中的

元素形成碳化物的能力。这种能力愈强，那么 ｔｋ温度将愈

高。如果在马氏体中溶有两种碳化物形成元素，那么形成

特殊碳化物的温度将有所不同，在曲线 ３上将可观察到从

马氏体中第二次强烈析出碳的温度 ｔｋ２。在这个温度下形

成较强碳化物形成元素的第二种特殊碳化物。对铬钢，ｔｋ

温度约在 ４００～５００℃，对钒或铝钢，约在 ５００～５５０℃，对铌或钨钢，约在 ５５０～６００℃。

２郾特殊碳化物的形成及其聚集长大

马氏体回火时，合金碳化物的形成方式一般有三种，在预先存在的合金渗碳体颗粒处原位

形核（Ｉｎ－ｓｉｔｕｎｕｃｌｅａｔｉｏｎ）———在渗碳体质点与铁素体的界面处形核，相邻渗碳体提供碳，使合

金碳化物长大，而本身逐渐消失；在铁素体基体中直接形核———通常在从马氏体结构遗传下来

的位错处形核；在晶界和亚晶界形核———包括原奥氏体晶界、原马氏体（新的铁素体）板条相界

以及由于再结晶或亚晶界聚合而形成的铁素体相界上形核。

原位形核要求渗碳体中必须溶解较多的合金元素，从而保证相应特殊碳化物的形成。从

所有碳化物形成元素来看，只有铬在渗碳体中具有较高的溶解度（可达 ２０％）。Ｍｏ、Ｗ 在渗碳

体中的溶解极限一般只有 ０郾１％，而 ＩＶ和 Ｖ族元素（Ｖ、Ｎｂ、Ｔｉ、Ｚｒ等）实际上不溶于渗碳体。因

此在铬钢中合金碳化物的原位形核较常发现，钼钢和钨钢中则偶尔出现。

大量文献资料指出，淬火钢回火时，合金碳化物的原位形核可能形成（Ｆｅ、Ｃｒ）７Ｃ３型铬的碳

化物。高铬钢回火时按原位形核方式也可能发生（Ｆｅ、Ｃｒ）７Ｃ３向（Ｆｅ、Ｃｒ）２３Ｃ６过渡。

合金马氏体回火时有多种碳化物可在铁素体基体中直接形核。因此，所有 ＭＣ型碳化物

（ＶＣ、ＮｂＣ、ＴｉＣ、ＺｒＣ等）、Ｍｏ和 Ｗ的碳化物（ＭｏＣ、ＷＣ、Ｍｏ２Ｃ、Ｗ２Ｃ）以及铬的碳化物（Ｆｅ、Ｃｒ）７Ｃ３和

（Ｆｅ、Ｃｒ）２３Ｃ６，当 Ｃｒ含量在 ２％ ～４％以上时，均可按直接形核方式形成。直接形核时，碳将会在

固溶体和碳化物相之间发生复杂的再分配。低温回火下已形成的 Ｆｅ３Ｃ在提高回火温度时将

重新溶入α固溶体，从而保证形成特殊碳化物所必需的含碳量，这种特殊碳化物一般在 ４５０～

６００℃回火温度下形成。

以上述两种方式形成特殊碳化物的规律，可以用下列示意图表示：

原位形核 αＭ→α０＋（Ｆｅ、Ｍｅ）３Ｃ

｜→ＭＸＣＹ

直接形核 αＭ→αＰ＋Ｆｅ３Ｃ（Ｆｅ３Ｃ→αＰ）

｜→α０＋ＭＸＣＹ

式中αＭ 为马氏体；αＰ部分分解的马氏体；其中仍过饱和着碳和合金元素；α０回火马氏体；碳

实际上已从其中完全析出；Ｆｅ３Ｃ和（Ｆｅ、Ｍｅ）３Ｃ非合金和合金渗碳体；ＭＸＣＹ特殊碳化物，虚线箭

头则表示渗碳体向α固溶体中重新溶解。
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一般来说，在预存合金渗碳体上原位形核，由于温度高于 ５００℃时，质点间距较大，因而此

类合金碳化物形核对强度的贡献是有限的。相反，直接形核时，原有渗碳体质点重新溶于α
固溶体，合金碳化物直接形核于从马氏体相变遗传下来的位错处，这种类型的分散度，往往比

原位形核要细得多，因而对强韧性有较大的贡献。

提高回火温度，碳化物核心开始聚集长大，对每种碳化物存在着它本身的聚集的温度 －时

间区间。在碳化物的周期规律中，离 Ｆ３Ｃ越远的碳化物聚集倾向愈小。如果说，在碳钢中，渗

碳体的聚集开始于回火温度为 ３００～４００℃左右，那么在以碳化物形成元素合金化的钢中，聚

集则开始于 ４５０～６００℃的回火温度下。

３郾残余奥氏体的分解

降低 ＭＳ点的合金元素，均增加淬火钢中残余奥氏体量；而升高 ＭＳ点的元素，则降低残余

奥氏体量。除 Ｃｏ、Ａｌ以外，绝大多数元素使淬火钢中残余奥氏体量增加。在中碳结构钢中，残

余奥氏体量一般为 ３％ ～５％，个别的也可以达到 １０％ ～１５％；低碳马氏体的板条相界处也可

以存在 ２％ ～３％的残余奥氏薄膜；而高速钢中，残余奥氏体可以达到 ２０％ ～４０％。

中、高碳钢淬火组织中的残余奥氏体，一般通过光学显微镜就能观察到，而低碳马氏体中

的少量残余奥氏体，需要通过透射电镜暗场技术予以显示，如图 ３－１０所示。从图中可以看

出，残余奥氏体以极细的网状形式。围绕着板条马氏体相界分布。

图 ３－１０ Ｆｅ－１０Ｃｒ－０郾２Ｃ钢 １１５０℃淬火后的马氏体板条及其间的残余奥氏体

（左边的是明场，右边的是暗场）

在低合金碳钢中，残余奥氏体的转变仅发生在高于 ２００℃，并且在 ３００℃左右转变完成，

３００℃或更高温度回火以后，渗碳体变为显微组织中的重要组成部分。

在淬火的高合金钢中，残余奥氏体可能在回火冷却过程中转变为马氏体。在回火保温过

程中（一般在 ５００～６００℃左右），从残余奥氏体中析出 Ｍ２３Ｃ６型特殊碳化物以及其他碳化物。

残余奥氏体中碳和合金元素贫化以后马氏体点变为高于室温，因而在冷却过程中残余奥氏体

转变为马氏体。通常为了使残余奥氏体较完全地转变为马氏体，例如在高速钢中，往往要求两

次至四次回火。经过这样回火以后，钢的硬度将高于淬火态。因此，这种现象有时被称为二次

淬火。
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４郾α相的回复与再结晶

淬火钢回火时所发生的回复与再结晶过程类似于冷变形钢加热时所发生的情况，其区别

仅在于原始组织结构的不同。淬火钢的位错密度和冷变形钢一样，可以高达 １０８～１０１０／ｍｍ２，

然而马氏体中没有织构，位错分布比较均匀，且马氏体之间存在许多界面。所有这些以及回火

时碳化物相的析出，使得马氏体基体的回复与再结晶过程具有本身的特殊性。α相高于 ４００

℃就开始回复，高于 ５００℃开始再结晶过程。

回火时组织结构的重组，直接与杂质和析出物对晶体缺陷聚合的影响相联系，当析出

Ｆｅ３Ｃ时，组织中的高密度缺陷，可以保持到 ３５０～４００℃回火温度；对（Ｆｅ、Ｃｒ）７Ｃ３可到 ４５０～５００

℃；对 Ｍｏ２Ｃ和 ＶＣ，可到 ５００～５５０℃；对 ＮｂＣ则可到 ５５０～５７０℃。

５郾弥散（沉淀）强化

淬火合金钢回火时，有两个相反的因素影响着强度：一方面由于马氏体分解产生弱化；另

一方面特殊碳化物质点的弥散析出导致强化。弥散碳化物质点提高钢的屈服强度与硬度，因

为它能有效地阻碍位错运动。强化的有效性则取决于弱化和强化过程的相对比例。图 ３－１１

示出了含碳化物形成元素的马氏体回火时，弱化与强化两个矛盾因素的相对关系。如果回火

温度从 ｔ１提高到 ｔ２，弥散碳化物质点析出导致强度提高 ＋Δσｐ（图 ３－１１（ａ）曲线 １）大于回火时

固溶体的弱化 －ΔσＳ（图 ３－１１（ａ）曲线 ２），那么钢的强度的总变化（图 ３－１６（ａ）曲线 ３）将会存

在强度上升的峰值。当回火从温度从 ｔ１提高到 ｔ２时，如果 ｜＋Δσｐ｜小于 ｜－Δσｓ｜，那么，强度

变化的总曲线将不会出现峰值，只能观察到缓慢的弱化过程（图 ３－１６（ｂ））。

图 ３－１１ 马氏体分解时强化作用与弱化作用 图 ３－１２ 温度、成分对硬度的影响

对某种相组成的弥散质点，其强化与弱化的作用取决于形成弥散相所含的合金元素量。

图 ３－１２给出了含钒量对 ４０钢淬火 ＋回火后强度（硬度）的影响。在不含钒的钢中，不会析出

钒的碳化物，即ΔσＶＣ＝０。当含 ０郾２５％Ｖ时，｜＋Δσｐ｜约等于 ｜－Δσｓ｜，因而 ５００～６００℃回火后

相应的曲线差不多是水平线。当含 Ｖ量继续增加时（０郾４７％、０郾９１％和 １郾７％），｜＋Δσｐ｜大于

｜－Δσｓ｜，因而曲线上观察到强度的上升，这种情况，称为二次硬化峰。

为了保证强化超过弱化，碳化物形成元素的最小浓度取决于碳含量和形成碳化物的类型，

例如低碳合金钢（ｗ（Ｃ）０郾１％ ～０郾１５％）二次硬化峰出现在 ｗ（Ｖ）０郾１％ ～０郾２％或 ｗ（Ｎｂ）０郾０８％

～０郾１２％，或 ｗ（Ｃｒ）２郾５％ ～３郾０％。合金元素含量的影响表现在：弥散质点数量愈大，那么曲线

上观察到的二次硬度越显著；而质点数量少时，强度曲线出现缓慢下降。前者一般用“弥散硬

化”这个名词来表征，而后者则用“弥散强化”来表示。名词弥散强化是较普遍的名称，因为它

可用于表征析出任意数量的弥散强化质点的所有过程。但弥散硬化仅用于析出质点的数量保
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证出现二次硬化峰的过程。

回火时弥散硬化现象发生在含强碳化物形成元素的合金钢中，例如 Ｍｏ、Ｖ、Ｗ、Ｔｉ和高铬钢

中，均显示二次硬化效应。应该指出，二次硬化峰也与回火时残余奥氏体转变为马氏体（二次

淬火）相关。这样，二次硬化峰常常可能由弥散强化和二次淬火所决定。例如在高速钢回火

时，可以观察到这种现象。

６郾合金钢的回火脆性

回火脆性一般有两种形式。一种是在高屈服强度钢中发生的脆化，即马氏体在低温回火

较短的时间后产生的，一般称为第一类回火脆性或回火马氏体脆性（ＴＭＥ）。另一类脆性发生

在马氏体高温回火（６００～７００℃）后、具有低屈服强度的钢中，其中马氏体已经完全分解为铁素

体 ＋碳化物。如果这时再经受附加的等温时效处理（接近 ５００℃）或在脆化温度范围内回火后

缓慢冷却，就会发生脆化，称第二类回火脆性。

图 ３－１３ 第一类回火脆性与

性能和断口特征变化的示意图

（１）第一类回火脆性

这类回火脆性在工业用马氏体型低合金钢中经常会出现。

其主要特征是：硬度随回火温度的升高而单调地下降，而在

２５０～３５０℃回火温度范围内，钢的缺口冲击能量出现低谷，相

反在相同温度范围内，韧 －脆转折温度曲线上出现最大值（图

３－１３），并且这种冲击韧性的降低与韧 －脆转折温度的升高及

最大晶间断裂比例同步。晶间脆断沿原奥氏体晶界发生，并且

原奥氏体晶粒愈大，晶间脆断的范围也愈大。

目前，对回火马氏体脆性的产生，一般归结为三个基本原

因：① 碳化物的消失和 Ｆｅ３Ｃ薄膜在原奥氏体晶界和板条相界

的形成；② 板条相界残余奥氏体薄膜的失稳分解；③ 杂质元

素偏聚于原奥氏体晶界和板条相界。特别是三者的综合作用。

但对给定的钢，这种脆性不能归结于一个简单的机理。不同的

钢种、不同的热处理制度和不同的纯洁性则可能反映不同的机

理。总的来看，主要断裂形式有两种：一种是穿晶解理，由粗大的 Ｆｅ３Ｃ或 Ｆｅ２Ｎ的沉淀和未转

变的残余奥氏体的机械失稳所加剧；另一种晶间脆断则受 Ｐ、Ｓ、Ｐｂ、Ｓｂ、Ｂｉ等杂质在晶界的偏聚

和碳化物沉淀二者所控制。因此，防止脆性的措施应该是：①推迟 Ｆｅ３Ｃ的形核与长大；②减少

杂质元素的含量或改变其分布；③增加残余奥氏体的稳定性。

研究脆化的机理，最终目的是寻求消除这种脆化的方法。一般来说，晶间断裂过程，将为

晶粒细化所阻止。因此，通过多次重结晶的循环加热或通过形变热处理来细化奥氏体晶粒，有

可能减轻或抑止它的发生。石墨化元素 Ｓｉ、Ｎｉ、Ａｌ能有效地阻止 Ｆｅ３Ｃ的形核与长大，并稳定残

余奥氏体，从而推迟这种脆性的发生。在 ２０世纪 ６０年代超高强度钢的发展过程中，一个较大

的进展就是用 Ｓｉ来推迟 ４３４０和 ４３３０钢的回火马氏体脆性。在测试技术上，俄歇（Ａｕｇｅｒ）电子

能谱分析方法的出现，已经被进一步用于研究第一类回火脆性。由于高强度水平下引起的晶

间脆断，所需晶界杂质浓度是很小的（１％左右），较灵敏的表面分析技术，可更灵敏地测定微量

杂质元素的偏聚。

（２）第二类回火脆性

第二类回火脆性涉及缺口冲击韧性的降低和韧 －脆转折温度的升高，当钢在 ３７５～６００℃
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等温时效后，常可观察到这种现象：回火后缓慢冷却，也可以产生同样的效应。

这一现象与一定元素偏聚于晶界从而降低晶间结合力有关。合金元素在这方面的影响，

研究得还不很深入。根据对脆性过程的影响，可以把合金元素分为四类：①产生偏聚的元素

（或称脆化元素）；②偏聚促进剂，它们与产生偏聚的元素一起偏聚；③本身不偏聚但促进其他

元素偏聚；④与杂质结合在基体中产生阻止偏聚的清除效应。

第四节 合金元素对钢的强韧性和工艺性能的影响

钢材是最广泛使用的金属材料，它能以比较低廉的价格，按十分精确的规格进行大量生

产。钢材可提供的力学性能范围，从优良的韧性和中等强度（２００～３００ＭＰａ）水平到有足够韧

性和极高强度（２０００ＭＰａ）水平。所以毫不奇怪，钢铁在一般工业用途中，按重量计占全部金属

材料的 ８０％以上。然而结构材料的强度和韧性，常常是一对矛盾，增加强度往往要牺牲其他

性能，反过来也是如此。许多实用的通过廉价的合金化和加工工艺发展起来的钢种，常受到上

述矛盾的制约。因而当前面临的问题，不是片面地追求强化，而是追求韧化（使其强度在

１５００～２０００ＭＰａ左右），以提高钢材的可靠性，并使强度能够反映在设计中以确保其可靠性。

韧性是材料可靠性的量度，因而提高钢材的可靠性依赖于韧化。

钢材具有了优良的综合力学性能以后，下一步还需要考虑各种工艺性能（包括铸造性能、

冷态成型性、压力加工性、切削性、热处理工艺性以及焊接性等）。机械制造生产过程中，为了

保证制造出优良合格的产品，如果钢材的工艺性能不能满足要求，那么，虽然钢材的综合力学

性能优异，也将难以得到接受。为此，有必要讨论合金元素对钢的工艺性能的影响。

一、钢的强化机理与韧化途径

（一）强化机理

１郾概述

晶体的强化途径一般分为两种：一是尽可能地减少晶体中的可动位错，抑制位错源的开

动，从而使金属材料接近金属晶体的理论强度。例如“晶须”就是这类晶体；二是大大增加晶体

缺陷的密度，在金属中造成尽可能多的位错运动的障碍。钢的合金化、冷热变形和热处理及其

综合运用，就是这方面的主要手段。

金属材料的基本强化机构大致分为如下几种：

① 晶体本身的内在摩擦力（Ｐｅｉｒｌｓ－Ｎａｂａｒｒｏ力）；

② 由位错密度和原子空位密度的增大而引起的强化；

③ 固溶强化与有序强化；

④ 细晶强化，由晶界和堆垛层错等面缺陷引起的强化；

⑤ 析出强化及弥散强化。

除了①以外，其余均与金属的显微组织密切相关。在强化实际金属及合金时，是通过综合

上述各种基本机构来实现的。因而，复合强化是全部基本机构强化的综合表现，而合金化则与

上述强化机构有密切联系。

２郾合金元素对铁素体的强化作用

在许多钢中，铁素体是基本相组成之一。在结构钢中其所占比例差不多是 ９５％。因此了
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解合金铁素体的性能，即可正确地评定钢的一般性能水平。

试验指出，定量评定合金铁素体的强化可以基于个别合金元素对 Ｆｅ的α固溶体性能影响

的叠加效果。这样，同时用若干种（４～５种）合金元素合金化铁素体时，其对强度的贡献可以

用下式表达：

ΔσＳ ＝∑ＫｉＣｉ

式中 Ｋｉ为 １％的第 ｉ种合金元素固溶后引起屈服强度增量的铁素体强化系数，Ｃｉ为第 ｉ种合

金元素溶于铁素体中的重量百分比浓度。各种元素的 Ｋｉ值如表 ３－４所示。

表 ３－４ 不同合金元素溶于铁素体后 Ｋｉ值的变化如下

元素 Ｃ＋Ｎ Ｐ Ｓｉ Ｔｉ Ａｌ Ｃｕ Ｍｎ Ｃｒ Ｎｉ Ｍｏ Ｖ

Ｋｉ／１００ＭＰａ ４６７０ ６９０ ８５ ８０ ６０ ４０ ３５ ３０ ３０ １０ ３

必须指出，按上式评定铁素体的强化应该考虑合金元素固溶于铁素体的浓度，而不是这些

元素在钢中的含量。此外，这种叠加效应没有考虑元素的交互作用，所以实际上还仅仅是定性

的资料。

铁素体的屈服强度随晶粒度的减小按 Ｈａｌｌ－Ｆｅｔｃｈ公式而增加，即：

σＳ＝σｉ＋Ｋｙｄ－１／２

式中 ｄ为晶粒直径；σｉ为在晶粒中位错运动所需的应力（内摩擦力）；Ｋｙ为常数。

晶粒愈细，屈服强度愈高。０郾１１％Ｃ的软钢之屈服强度与晶粒度的关系：ｄ＝０郾２５ｍｍ（粗

晶粒）时，屈服强度约为 １００ＭＰａ；当软钢的晶粒为 ｄ＝０郾００２５ｍｍ（细晶粒）时，其屈服强度高达

５００ＭＰａ以上，因而软钢的最佳晶粒尺寸为 ２～１０μｍ。最近 ２０多年来，软钢生产中添加低浓度

特殊碳化物形成元素（Ｎｂ、Ｔｉ、Ｖ等）以及轧制工艺的改进，可以细化铁素体晶粒，从而使得这类

广泛应用的工程材料的力学性能有了惊人的改善。

（二）韧化途径

钢材的韧化，意味着不发生脆化。按上述强化机构进行强化，除细晶强化以外，一般均会

发生脆化，即脆性转变温度上升的同时，韧性破断的冲击值和断裂韧性值下降。因此，寻求高

强度而同时有高韧性的材料，是重要的研究任务。虽然当前对韧性有良好贡献的组织因素还

没有定量的描述，但指出若干提高韧性的途径是可能的。

① 细化晶粒；

② 调整合金元素，降低有害元素的含量，获得具有细微夹杂物的镇静钢和降低钢中的含

碳量；

③ 获得不存在粗大碳化物质点和晶界薄膜的钢材；

④ 通过细化亚结构或细微分散度达到细小的位错平均自由程；

⑤ 防止预先存在的显微裂纹；

⑥ 形变热处理；

⑦ 利用稳定的残余奥氏体来提高韧性；

⑧ 应用相变诱发塑性等。

事实上，以上 ８种韧化途径，都与合金化密切联系。

４１



细化晶粒作为钢的主要强化机构是十分重要的，与此同时也改善了韧性和降低脆性转化

温度。因此，它是既强化又韧化钢材的唯一方法。减少钢中的 Ｐ、Ｓ、Ｎ、Ｈ、Ｏ以及其他有害元素

的含量，则可减少它们在晶界的偏聚，一方面有利于抑制回火脆性倾向，另一方面也使延迟破

坏和环境脆化的敏感性大大下降，从而改善钢的韧性。众所周知，钢中非金属夹杂物是断裂的

裂纹源，它几乎全部取决于炼钢过程，因而真空除气、电渣重熔以及各种炉外精炼技术（如氩氧

脱碳（ＡＯＤ）、真空脱碳（ＶＯＤ）以及喷吹冶炼（ＣＡＢ）等）可以改善钢的纯度，从而提高韧性。

合金元素抑制钢的脆性断裂倾向的原因在于：改变显微组织和基体本身的韧性。前者，合

金元素是通过控制淬透性、相变温度、析出物形态、晶粒度等起作用，其效果随所得组织或随不

同添加量而发生复杂的变化。后者，合金元素是通过影响基体的塑性特性，即影响位错摩擦

力、交叉滑移的难易程度而起作用。Ｊｏｌｌｅｙ研究指出。镍和锰是改善钢的韧性的两个主要元

素。但两种元素的作用却不相同，锰属于前者，即细化钢的组织，并能使缓冷后晶界出现的渗

碳体变小从而提高钢的韧性。镍属于后者，它使基体本身在低温下易于交叉滑移，从而提高韧

性。所以锰对纯铁和淬火组织没有多大作用，而对热轧和正火钢材却有较好的效果。然而，镍

不论是对何种组织，均可提高其韧性。此外，在热轧钢材和正火钢材中，添加少量锰时，较为有

效，但添加量到一定程度，其效果即告饱和。因此，要大幅度地提高韧性，除了添加大量镍以

外，目前尚未找到更好的元素。由此可见，低温用钢的开发，常常离不开用镍来合金化。

碳是钢中必不可少的元素，然而加碳虽然强化作用很高，但却显著降低韧性，这是普遍倾

向。针对这一特性，含碳量极低的（小于 ０郾０３％）、通过析出金属间化合物来强化的马氏体时

效钢，具有高的韧性。

淬火碳钢回火时，Ｆｅ３Ｃ既可能形成晶界薄膜，又可能形成大质点，这二者在低应变下对裂

纹都是很敏感的，因为它们往往是铁素体中裂纹传播的核心。Ｇｌａｄｍａｎ等人研究指出，渗碳体

的临界尺寸约为 ２～５μｍ。大于临界尺寸，脆性转化温度显著上升。在给定的热处理条件下，

以合金碳化物代替渗碳体，可降低碳化物质点的大小，也可消除形成晶界薄膜的倾向。这样，

具有细小分散碳化物的合金铁素体组织，比贝氏体组织更为可取，因为贝氏体中的碳化物，仍

然是渗碳体，并为大质点形式或在针状铁素体相界呈薄膜状。

细化亚结构的作用在回火合金钢中是较为显著的，由马氏体相变引起的位错增殖而得到

的位错亚结构，可以被细小的合金碳化物所塞积，从而减小位错的平均自由程。

为了防止既存的显微裂纹，一方面需要在锻造和热处理上下功夫，另一方面低碳马氏体形

成裂纹的倾向小于中、高碳马氏体，因此在需要与可能的条件下，采用低碳马氏体对提高韧性

是有利的。

至于第⑥～⑧三项途径这里不作详细叙述，这些问题，以后各章将会讨论。

二、合金元素对钢的工艺性能的影响

钢的工艺性能，包括铸造性能、冷成型性、压力热加工性能、切削性能、热处理工艺性能以

及焊接性能等，下面着重讨论冷成型性、切削性、焊接性和热处理工艺性四个方面与合金元素

的关系。
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（一）合金元素对钢的冷态成型性的影响

１郾冷态成型性的主要试验参量

冷态成型包括许多不同的成型工艺，如深冲、拉延和弯曲等，其工艺变量涉及模具和钢坯

形状、变形量和润滑等，因而没有一个简单试验方法能够精确地预测其性能。常用的参量是应

变硬化指数 ｎ和塑性应变的各向异性参数 ｍ（或称深冲性参量）

在拉伸试验中，钢的加工硬化行为可用下列关系表达：

σ＝Ｋεｎ

式中σ是真实流变应力；ε是真应变；Ｋ及 ｎ是常数。可以证明，均匀伸长量εｕ在数值上是与

ｎ相等的。因此，高的应变硬化指数 ｎ对于保证最佳拉延成型性是完全必要的，故简单拉伸

试验时测定的 ｎ值，可以作为评定材料拉延成型能力的判据之一。

在冲压工艺上，ｎ值的重要性不仅由于它是抵抗缩颈的度量，而且当减薄发生时，具有高

ｎ值的钢和较低 ｎ值的钢，应变重新分布较为均匀。当冲压低合金高强度钢时，非均匀的应变

分布，往往是一个问题，而普通碳素钢和双相钢，在这方面表现是很好的。

决定材料深冲性的关键参量是 ｍ值。

ｍ＝εｗ／εｔ

式中εｗ、εｔ分别为宽度真应变和厚度真应变（薄板拉伸试样）。薄板表面上沿各方向的 ｍ值是

不相同的。通常是求出其平均值珚ｍ，即平行于碾压方向（ｍＬ）、垂直于碾压方向（ｍＴ）及与碾压

方向呈 ４５°角方向（ｍ４５°）的平均值珚ｍ：

珚ｍ＝（ｍＬ＋２ｍ４５°＋ｍＴ）／４

珚ｍ值愈大，材料愈易于被深冲。

２郾影响上述参量的冶金因素

关于钢的成分和显微组织对 ｎ值的影响数据目前还不完备。但 Ｍｏｒｔｉｓｏｎ发现，ｎ值随铁

素体晶粒度的增大而增大 ｎ与 ｄ在数值上有如下关系：

ｎ＝５／（１０＋ｄ－１／２）

式中 ｄ是晶粒的平均截距。但实践证明，上述结论不是决定性的。

置换式溶质一般都使 ｎ值下降；同样，弥散相使 ｎ值降低；而间隙式溶质对 ｎ值则没有明

显的影响。一般地说，非金属夹杂物由于太分散（即颗粒间距太大），故对 ｎ值的影响不大。

只有晶界、碳化物和细小弥散分布的硫化物对 ｎ值有明显的影响。第二相颗粒通过对晶粒度

的影响而起间接作用。

ｎ值与实际加工硬化率的关系不那么简单。 ｎ增加时，在低应变量处的硬化率减小，而在

高应变处的硬化率增加。

在恒定的、低应变量条件下，各种冶金因素对加工硬化率的影响可以表达如下：

ｄσ／ｄε＝１５郾４（２４＋７郾８％Ｃ＋１郾５％Ｍｎ＋７郾５％Ｓｉ＋３６％Ｐ＋９郾３％Ｓｎ＋９８％Ｎｆ＋ｄ－１／２）

式中 Ｎｆ为自由氮量；ｄ为晶粒直径。

与 ｎ值相反，可深冲性参量珚ｍ是塑性应变方向性的度量，它与强度无关。珚ｍ值大于 １，对

于保证良好深冲性能以及对于一般的冷成型工艺都是很基本的。高的珚ｍ值来源于晶体结构。

当｛１１１｝面平行于薄板面时，珚ｍ值达到最高，当｛０００｝面平行于板面时，珚ｍ值就降低。通常沸腾

钢珚ｍ值约在 １郾０～１郾２之间，用 Ａｌ稳定的钢，珚ｍ值最高可达 １郾４～１郾８。
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（二）合金元素对钢的切削加工性的影响

从化学成分的角度来说，非金属夹杂物是决定钢的切削性的主要因素。非金属夹杂物的

类型、大小、形状、分布和含量不同，对切削性的影响也不同，既可能有益，也可能无益。Ｋｉｅｓｓ鄄

ｉｎｇ曾指出，为了改善钢的切削性，非金属夹杂物必须满足下列四个条件：

① 在切削运动平面上，夹杂物必须作为应力集中源，从而起源裂纹和脆化切屑的作用。

这样切屑与刃具间的接触长度可以减小，从而有利于切削性的改善。然而这种应力集中源，还

应恰好不致使工件产生裂纹。

② 夹杂物必须具有一定的塑性，而不致切断金属的塑性流变，从而损害刃具的表面。

③ 夹杂物必须在刃具的前面与切屑之间形成热量传播的障碍。热量的大小取决于若干

变量，尤其是切削速度。

④ 夹杂物必须具有光滑的表面，而不能在刃具的侧面作为磨料。

直到最近，钢的切削性的提高主要还是通过加入易削元素，例如 Ｓ、Ｐ、Ｐｂ、Ｂｉ、Ｓｎ（硒）、Ｔｅ

（碲）等。近年来采用以钙脱氧的方法，已经成为改善钢的切削性的有效方法。与易削添加剂

不同，它不是通过增加有益的硫化物夹杂的体积份额来改善切削性的，而主要由脱氧改变氧化

夹杂物形态来改善钢的切削性，因而钙脱氧提高了切削性，甚至可以在低硫钢和其易削添加剂

不存在的情况下发挥作用，

１郾对切削性有益的夹杂物

（１）ＭｎＳ

硫是现今了解最清楚和广泛应用的易削添加剂。当钢中含足够量的 Ｍｎ时，硫的加入将

形成 ＭｎＳ夹杂物。硫在钢中加入范围，对加硫的碳钢为 ０郾０８％，而对加 Ｓ、Ｐ的易削钢则可达

０郾４％。加硫碳钢可以提高切削速度 ２５％或更高，它取决于钢的成分和硫的加入量。

约 １％体积份额的 ＭｎＳ，可以使高速钢刃具的磨损速率迅速下降。当体积份额继续增加

时，磨损速率趋于平缓。增加硫含量使 ＭｎＳ超过 １％体积份额，也可以改善切削后的表面粗糙

度，得到较薄和较小曲率半径的切屑，同时由于刃具与切屑接触面减小，将降低刃具与切屑之

间的摩擦力。

一般认为，ＭｎＳ夹杂物在切削剪切区作为应力集中源，可以起裂纹源的作用，并随后引起

切屑断裂。因此，随着 ＭｎＳ体积分额的增加，切屑破断能力得到改善。ＭｎＳ夹杂物还可能在

切削刃具表面沉积为 ＭｎＳ薄层，这种薄层可以降低刃具与切屑的摩擦，导致切削温度和切屑

力的降低，并减少刃具的磨损或成为热量传播的障碍，从而延长刃具的使用寿命。

（２）硒化物和碲化物

１９３２年发表了用 Ｓｅ、Ｔｅ作为易削添加剂的第一个专利。Ｓｅ曾加入不锈钢中代替 Ｓ改善切

削性。随着这项技术的发展，Ｓｅ和 Ｔｅ已添加到碳钢和合金钢中，它既可单独使用，也可与 Ｓ、

Ｐｂ同时加入钢中，以进一步改善切削性。

Ｓｅ、Ｔｅ在加 Ｐｂ和 Ｓ的碳钢中最高加到 ０郾０７％的水平。在不锈钢中，Ｓ控制在最低值时，Ｓｅ

最高加到 ０郾３％。

在加 Ｐｂ和 Ｓ的钢中，添加 Ｓｅ、Ｔｅ，可以提高切削加工生产率 １０％ ～３０％，此外，这些元素可

以改善工件表面粗糙度和促进切屑破碎。

ＭｎＳｅ相与 ＭｎＳ相可以完全互溶，当 Ｓｅ加到含硫的钢中时，将形成 Ｍｎ（Ｓ、Ｓｅ）夹杂物。这
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种夹杂物尺寸较大，但数量较少，热轧时与 ＭｎＳ相比，较难变形。因此，经 Ｓｅ处理的钢，成品中

有较多的球形夹杂物，从而提高了 ＭｎＳ对切削性的作用。此外，Ｓｅ不显著改变钢的纵向和横

向性能。

Ｔｅ也能与 Ｍｎ形成 ＭｎＴｅ。在碳钢和合金钢中，ＭｎＴｅ相能与 ＭｎＳ结合在一起，有时则溶于

ＭｎＳ。Ｔｅ对切削性的效应，也归因于降低切削力和切削温度，使切屑变薄而较易破断，从而减

少刃具磨损。

Ｔｅ处理的钢很易在热轧时产生热裂，因而要求严格地控制轧钢工艺。用 Ｔｅ处理的钢力

学性能变化不大。

（３）Ｐｂ和 Ｂｉ

Ｐｂ是仅次于硫的常用易削添加剂。含 Ｐｂ的易削钢至 １９５０年才普遍被采用。Ｐｂ对切削

加工性的有益效应，不取决于 ＭｎＳ的存在，因而可以加到低 Ｓ钢和加 Ｓ钢中。在不添加 Ｓ的钢

中，Ｐｂ以分散的质点形式分布于钢中，因为在室温下，Ｐｂ的溶解度几乎是零。在加 Ｓ钢中，Ｐｂ

首先与 ＭｎＳ结合，这样，在轧材中，常常可以见到在硫化物尾巴上有含 Ｐｂ的质点。

与 Ｓ相似，Ｐｂ可以作为内部润滑剂降低摩擦力，并降低剪切力。净效应是得到较薄较小

和较紧密的螺旋状切屑，并减小切屑与刃具的接触面积，从而降低切削温度和减少刃具的

磨损。

由于 Ｐｂ的密度大和在 Ｆｅ中的有限溶解，它趋向于偏析在钢锭底部，从而导致铅的收得率

难以预计，因而商用含 Ｐｂ钢中，Ｐｂ的规定范围在 ０郾１５％ ～０郾３５％。高于 ０郾３５％，Ｐｂ偏析和粗

大条状 Ｐｂ质点将成为含 Ｐｂ钢的严重质量问题，虽然 Ｐｂ量高于 ０郾５％仍然继续改善切削性。

由于 Ｐｂ不依赖于 ＭｎＳ，故其对切削加工性的效应是叠加在 ＭｎＳ夹杂的效应上。因此，含

Ｐｂ钢的切削加工生产率比加 Ｓ钢高 ２０％以上。

不少研究指出，Ｐｂ对钢的室温强度、塑性和韧性影响很小，然而接近 Ｐｂ的溶点时，含 Ｐｂ

钢易于产生热脆。在抗拉强度 ８６０ＭＰａ以下，缺口疲劳极限不受 Ｐｂ的影响。然而，含 Ｐｂ钢的

接触疲劳性能显著地低于相同成分的不含 Ｐｂ钢。

Ｂｉ加到含 Ｐｂ钢中，与 Ｐｂ的作用相似，它与 Ｐｂ结合在一起。Ｂｉ对切削加工性的影响与 Ｐｂ

相同。含 Ｐｂ钢中加 ０郾１％的 Ｂｉ相当于 ｗ（Ｐｂ）０郾５％的效应。但不像加 ０郾５％Ｐｂ那样易于引起

偏析和产生条状质点问题。

（４）含 Ｃａ夹杂物

近年来许多注意力已经转到通过 Ｃａ脱氧生产易削结构钢上。改善切削性的 Ｃａ脱氧钢的

第一个专利是 １９６３年前西德发表的。随后不少专利和出版社发表了这方面的文章。

通过用 Ｃａ－Ｓｉ和 Ｓｉ－Ｆｅ合金控制脱氧，可以形成特定的 ＣａＯ－ＭｎＯ－ＳｉＯ２－Ａｌ２Ｏ３四元非

金属夹杂物，它在机加工时，将在刃具磨损表面沉积为一个薄层（约 ２０μｍ）。这种薄层是磨损

的障碍，因而可延长碳化物刃具的使用寿命。为此，要求切削温度（即切削速度）高到足以软化

这种氧化夹杂物，对碳化物刃具来说，车削加工最佳切削速度在 １００～３５０ｍ／ｍｉｎ之间。

２郾损害切削性的夹杂物

Ａｌ２Ｏ３、ＳｉＯ２、复杂氧化物 －硅酸盐夹杂物、氮化物或碳氮化合物，由于硬度很高，往往限制

剪切和阻碍剪切区的塑性变形，从而提高切削温度并降低刃具的寿命，在低、中切削速度下，这

些夹杂物与刀具摩擦，加剧刃具磨损。
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（三）合金元素对钢的焊接性的影响

钢的焊接性是一个很复杂的工艺性能，因为它既与焊接裂纹的敏感性有关，又与服役条件

和试验温度下所要求的韧性有密切联系。这里着重讨论在电弧焊情况下，合金元素对几个重

要的焊接性参量的影响。这些参量是氢诱发裂纹、焊缝金属的凝固裂纹、热影响区（ＨＡＺ）的韧

性和焊缝金属的韧性。

１郾焊缝金属和热影响区的氢诱发裂纹

氢诱发裂纹既可在焊缝金属中也可以在热影响区中发生。在焊接中出现这类裂纹的必要

条件是：存在一定的应力，温度在 １００～２００℃之间，有氢源和敏感的显微组织。

一般认为，高强度低合金钢的焊接性是良好的，并且随含碳量的降低，焊接性得到改善。

这是因为普遍存在着这样一种观点，随着碳当量的降低，在热影响区氢诱发裂纹的倾向减小。

为此，国际焊接协会根据统计数据，采用碳当量为比较的基础，由加入的各元素来计算和评定

钢材的焊接性能，其近似公式如下：

碳当量 ＝Ｃ＋Ｍｎ／６＋（Ｎｉ＋Ｃｕ）／１５＋（Ｃｒ＋Ｍｏ＋Ｖ）／５

式中元素符号代表质量分数。碳当量越低，焊接性能越好。一般认为碳当量在 ０郾３５％以

下，焊接性能最好。碳当量大于 ０郾４０％ ～０郾５％，焊接就困难，母材需预热，焊后需进行热处理。

然而碳当量虽然是成分对淬透性和 ＭＳ温度影响的综合表达式，但公式本身是根据碳含量较

高的钢种（碳的最高质量分数为 ０郾６％）推导出来的。因此，对低含碳量的钢（ｗ（Ｃ）０郾０７％ ～

０郾２２％），人们推荐了下列公式，称为焊接裂纹敏感组成公式：

Ｐｃｍ＝Ｃ＋Ｍｎ／２０＋Ｓｉ／３０＋Ｎｉ／６０＋Ｃｒ／２０＋Ｃｕ／２０＋Ｍｏ／１５＋Ｖ／１０＋５Ｂ

一般认为，Ｐｃｍ值要求在 ０郾２以下，低于此值，氢诱发裂纹可降低至最低值。然而实际生产

中，由于焊接接头位置及焊接工艺的不同，裂纹数量与上述说法并不完全一致。在微量元素

中，Ｎｂ、Ｔｉ、Ｚｒ看来与氢诱发裂纹没有影响；而 Ｖ、Ｂ和 Ｎ则增加这类裂纹的危险性。这种危险

性通常用降低碳含量来消除。

２郾焊缝金属的凝固裂纹

这种形式的裂纹常常意想不到地作为中心线缺陷存在于埋弧焊根部，为了有效地降低这

种裂纹倾向，一般应尽可能地降低钢中的碳和硫的含量。

３郾热影响区和焊缝金属的韧性

这方面的研究信息还很少，但人们已经注意到微量元素改变相变后的显微组织，细化晶粒

和促进析出强化的影响。一般地说，减少先共析铁素体和形成细小、紧密连接的显微组织，可

以显著改善韧性。而合金元素（如 Ｖ、Ｎｂ、Ｔｉ）细化铁素体晶粒的同时往往也促进析出强化，因

而对韧性的影响常出现相反的效应。这方面还存在很大的知识空白。

（四）合金元素对钢的热处理工艺性的影响

热处理工艺性主要表现在淬透性和淬裂倾向两个方面，下面讨论合金元素对这两方面的

影响规律。

１郾合金元素对马氏体淬透性的影响

各种合金元素对淬透性的影响如图 ３－１４所示。由图可知，Ｍｎ、Ｍｏ、Ｃｒ对增加淬透性的作

用最强，硅与镍次之。为了提高结构钢的淬透性，不仅要提高过冷奥氏体在珠光体区的稳定
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图 ３－１４ 合金元素对淬透性的影响

性，而且也要提高钢在贝氏体区的稳定性，换句话说，为了

保证过冷奥氏体在低温下转变成马氏体，必须使珠光体转

变和贝氏体转变都有相应的推迟。这种淬透性严格说来应

称为马氏体淬透性（另外还有一种淬透性，为贝氏体淬透

性，即仅需提高珠光体区的稳定性。从而保证一定截面的

钢件在一定冷却速度下获得贝氏体组织，这将在下面讨

论）。

采用提高奥氏体稳定性的碳化物形成元素（如 Ｃｒ、Ｍｏ

等）与强化铁素体的元素（如 Ｎｉ、Ｍｎ、Ｓｉ等）的配合，可以在很

大程度上提高马氏体的淬透性。几种元素同时加入钢中的

效应，由于它们相互制约和相互影响的效果，往往比单个元

素作用的总和要大好多倍。如果仅用碳化物形成元素 Ｃｒ或

Ｍｏ来合金化，则在珠光体转变区（６００～６５０℃左右）和贝氏体转变区（３００～３５０℃左右）都各有

一个奥氏体不稳定区域。相反，如果用 Ｎｉ或 Ｍｎ来合金化，在珠光体转变区（４５０～５５０℃左右）

也有一个奥氏体不稳定区域。但是如果采用上述两种元素的配合，将使奥氏体不论在 ６５０～

６００℃的温度范围还是在 ３５０～３００℃的温度范围都有极高的稳定性。因此，在结构钢中，一方

面含有 Ｃｒ、Ｍｏ等碳化物形成元素，另一方面含有非碳化物元素（如 Ｎｉ、Ｓｉ）及弱碳化物元素

（Ｍｎ），这种配合可以大大提高过冷奥氏体的稳定性，从而显著的提高淬透性。

２郾对贝氏体淬透性的影响

淬透性通常是指马氏体淬透性，即希望过冷奥氏体在珠光体区域和贝氏体区域都有很大

的稳定性，从而保证过冷奥氏体在 ＭＳ点转变成马氏体。但另外一些场合，却希望仅提高钢在

珠光体区域的稳定性，从而保证一定截面的钢件，在一定冷却速度下，获得贝氏体组织，以适应

金属构件和机械制造上某些综合性能的需要。为了能使较大截面的钢件在空气冷却（正火）条

件下获得单一的贝氏体组织，应该如何考虑合金化方向呢？根据前面讨论的合金元素对珠光

体和贝氏体转变影响的规律，这个问题是不难解决的。

钢中含 ０郾３％Ｍｏ就能显著地推迟珠光体转变，而对贝氏体转变的影响却很小，因此要得到

贝氏体，Ｍｏ是不可缺少的元素。但是为了使较大截面的钢在空气冷却条件下，获得单一的贝

氏体，还必须加入能够强烈阻止多边形铁素体析出，而对贝氏体转变影响不大的元素，显然，最

有效的是加 Ｂ。最后，在含碳量的考虑上，钢中含碳量较低时，最大转变速度在贝氏体区域发

生。根据这些理论分析，在生产上研制了 ｗ（Ｃ）０郾１５％、ｗ（Ｍｏ）０郾５％ －Ｂ贝氏体型低合金钢，

由于铁素体转变的滞缓，使贝氏体转变能在一个宽广的冷却速度范围内进行，从而保证正火获

得单一的贝氏体组织。关于这种贝氏体型低合金钢的性能，将在工程构件钢中讨论。

此外，在 ｗ（Ｍｏ）０郾５％ －Ｂ的基础上适当提高碳含量，再加进适量的 Ｍｎ或 Ｃｒ，还可以保证

正火后得到各种不同综合力学性能的中碳贝氏体钢，这对于发展贝氏体型大截面用钢，有着较

大的实际意义。

３郾钢的淬透性与零件的受力方式和所产生的残余应力的关系

如果说，材料工程的基本矛盾是产品对材料性能的要求与材料本身所能达到的性能之间

的矛盾，那么，机器零件用材的矛盾特殊性主要表现在淬透性问题上。考虑机器零件的淬透性

要求，首先必须与零件的受力方式联系起来。其次还要考虑淬透性与残余应力之间的相互关
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系，这样才能合理地解决这一特殊矛盾。

由于在拉伸和压缩载荷下，弹性应力分布是沿截面均匀分布的，而在弯曲和扭抟载荷下弹

性应力分布是表面最大，中心为零。因此对受拉、压和弯、扭的零件，淬透性应有不同要求。通

常，在工件表面没有应力集中的情况下，一般对受拉、压的零件，淬透性要求以心部达到 ９５％

的马氏体为标准。而对受弯、扭的零件，心部达到 ５０％马氏体或距表层 １／４Ｒ部位达到 ８０％马

氏体为标准。这就是说，承受拉、压的零件，对淬透性要求较高，希望尽可能使整个截面全部淬

透；而承受弯、扭的零件，并不要求整个截面全部淬透。这是用材选材时首先要考虑零件受力

形式的原因所在。此外，承受弯、扭的零件，还要进一步考虑淬透性与残余应力的关系。图

３－１５为钢的淬透性（ａ）（ｃ）和可能的残余应力（ｂ）（ｄ）分布的关系。图中σＬ、σＴ和σＲ分别表示

轴向、切向和径向的残余应力。如果考虑合金钢整体淬火和碳钢薄壳淬火两种极端情况，则图

３－１５（ｂ）相当于合金钢整体淬火后的残余应力分布情况，σＬ、σＴ表层均为拉应力，心部则为压

应力。而碳钢薄壳淬火则如图 ３－１５（ｄ）所示，σＬ、σＴ表层均是压应力，心部为拉应力。这样，

这两种情况下的试样在弯曲负荷下的应力变化将如图 ３－１６所示。这里假定二者表层强度相

同，且薄壳淬火的碳钢，淬硬层至少是直径的 １０％。讨论在弯曲负荷下两种情况的裂纹起源

图 ３－１５ 钢的淬透性（ａ）（ｃ）和可能的

残余应力（ｂ）（ｄ）分布的关系

图 ３－１６ 碳钢薄层淬火和合金钢整体

淬火试样在弯曲载荷下的应力变化

问题。试样受弯曲时，凸面受拉，凹面受压，裂纹易于在拉应力层中起源（图 ３－１６）。为了平

衡薄壳淬火试样凸面中的拉应力，必须加一定的弯曲负荷。如果这个弯曲负荷加到整体淬透

的试样上，将简单地引起凸面拉应力的增加，继续增加弯曲负荷，凸面引起附加拉应力，从而首

先引起断裂。因而具有足够硬化层深的薄壳淬火，将保持较高的疲劳和冲击抗力。然而必要

的条件是所有工作表面，均已淬上火。由此可见，考虑零件的淬透性问题，既要与零件的受力

形式联系起来，又要考虑热处理后的残余应力状态，从而根据不同情况选择钢材和制订合适的
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热处理工艺，将有可能较大幅度的提高零件使用寿命。

４郾合金元素与钢的淬裂倾向的关系

大多数合金钢均可以用油甚至空气介质进行淬火，因而变形、开裂问题比碳钢要小得多。

合金元素与淬裂倾向的关系，主要考虑钢的 ＭＳ点，如果加入钢的碳和合金元素使 ＭＳ点降得

太低，那么组织应力太大，即使在油中淬火也有可能造成淬裂现象。钢中含 Ｃ、Ｍｎ、Ｍｏ、Ｃｒ、Ｎｉ

愈高，则 ＭＳ下降愈强烈，因而设计或开发新钢种时，在保证必要的强韧水平的前提下，应该尽

可能减少上述元素的含量，特别是碳含量。

第五节 微量元素在钢中的作用

一、微量合金元素

钢中常用的微量合金元素在周期表中的位置如表 ３－５所示，其中①为常用微合金化元

素；②为偶用微合金元素；③为净化、变质和控制夹杂物形态的元素；④为改善切削性的元素；

⑤为微量有害元素。

表 ３－５ 钢中常用微量合金元素在周期表中的位置

Ｂ／①③
２／ⅢＡ

Ｎ／①
２／ⅤＡ

Ｐ／⑤
３／ⅤＡ

Ｓ／④
３／ⅥＡ

Ｃａ／④③
４／ⅡＡ

Ｓｃ／②
４／ⅢＢ

Ｔｉ／①③
４／ⅣＢ

Ｖ／①
４／ⅤＢ

Ａｓ／⑤
４／ⅤＡ

Ｓｅ／④
４／ⅥＡ

Ｙ／②
５／ⅢＢ

Ｚｒ／①③
５／ⅣＢ

Ｎｂ／①
５／ⅤＢ

Ｓｎ／⑤
５／ⅣＡ

Ｓｂ／⑤
５／ⅤＡ

Ｔｅ／④
５／ⅥＡ

Ｈｆ／②
６／ⅣＢ

Ｔａ／②
６／ⅤＢ

Ｐｂ／④⑤
６／ⅣＡ

Ｂｉ／④⑤
６／ⅤＡ

镧系／①
６／ⅢＢ

锕系／①
７／ⅢＢ

注：２、３、４、５、６、７代表周期数，Ⅱ、Ⅲ、Ⅳ、Ⅴ、Ⅵ、Ⅶ表示族数，Ａ表示主族，Ｂ表示副族。

二、微量元素对钢的有害影响

微量元素在钢中的作用既有有害的一面，也有有益的一面。一些有害的微量元素在钢中

的总量约在 ０郾１％左右，它们不是有意加入的，而是在炼钢过程中由原材料（矿石、陶瓷、合金

元素、废钢）带入的。

影响较大的集中在周期表中ⅣＡ、ⅤＡ和ⅥＡ族的一系列金属微量元素上，如 Ｐｂ、Ｂｉ、Ｓｂ和

Ｓｎ这些元素在 ｐｐｍ①数量范围对钢的热塑性、蠕变强度、焊接性和耐腐蚀性等产生有害的影

响，而且可能导致钢的不同形式的脆性（如回火马氏体脆性）。

当前对微量元素有害影响的研究主要集中在晶界的行为和成分上。其动态再结晶能力看

来是至关重要的。如果有害微量元素存在水平高于 ｐｐｍ范围，那么即使在低变形下，晶界也

会断裂。这些效应可以通过完全去除有害微量元素或者添加一定的有益微量元素来抵消。俄

歇分析技术对了解微量元素和晶界的交互作用，将作出重大贡献。

① ｐｐｍ＝１０－６
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三、微量元素对钢的有益效应

微量元素在钢中的有益效应，可以归纳为四个方面：净化作用，变质作用，控制夹杂物形

态，微合金化作用。

１郾净化作用

硼、稀土元素对 Ｏ、Ｎ有很大的亲和力，并形成比重小的（易上浮）难熔化合物。所以它们

有脱氧，去氮，降低合金中气体含量，减少非金属夹杂物，改善夹杂本质及改善夹杂物分布的作

用。此外，Ｂ、Ｚｒ、Ｈｆ、Ｃｅ、Ｍｇ和稀土元素加入钢中，与低熔点的 Ａｓ、Ｓｂ、Ｓａ、Ｐｂ、Ｂｉ等元素作用，形

成高熔点的金属间化合物，从而可以消除由这些元素所引起的钢的热脆性，提高钢的热塑性和

高温强度。

２郾变质作用

硼和稀土元素通过在钢液中复杂的物理化学过程，改变钢的凝固过程和铸态组织。它们

与钢液反应，形成微细质点，在凝固过程中促进非自发形核，降低形核功，增大形核率。它们都

是表面活性元素，吸附在正在长大的固态晶核表面，形成薄膜，阻碍了晶体生长所需的原子供

应，从而降低了晶体长大率。由于这些原因，加硼和稀土元素可以抑制柱状晶的成长，细化铸

态组织，进而减少枝晶偏析和区域偏析，提高钢化学成分的均匀性。另外，稀土元素增大钢液

的流动性 改进钢锭的致密度，减少热裂等，其结果将有效地改善铸锭的冶金质量以及变形后

的钢材质量。

３郾控制夹杂物形态

（１）夹杂物的分布与形态的重要性

夹杂物对韧性断裂过程的影响程度，并不是它们体积百分数的简单函数，而是显著地取决

于它们的分布和状态。当夹杂物的分布不均匀时，决定此因素影响大小的是夹杂物密集区的

局部体积百分比，而不是平均体积百分比。链状夹杂物的有害影响是众所周知的，但是对性能

产生重要影响的是夹杂物形态。这一点也反映在夹杂物所影响的性能的各向异性上。研究不

同形状微孔周围的应力场，得出如下结论：以球状微孔为起源的韧性裂纹扩展是最困难的。但

是，当微孔在 Ｘ方向进一步拉长，并在 Ｚ方向压平时，它在 ＸＹ平面的 Ｙ方向上就较易扩展

了。因此，长的带状体是最危险的形状。

（２）夹杂物形态控制

夹杂物最理想的形态是呈球状，最坏的是共晶体杆状。但在轧钢时，由于塑性变形，它们

都被拉长。夹杂物的塑性是温度和成分的函数。因为操作条件和其他冶金因素决定了轧制温

度，故控制塑性的唯一方法就是改变夹杂物的成分，使它变硬，所有夹杂物形态控制元素都是

这样起作用的。在讨论各种硬化夹杂物元素之前，值得考虑的是硫化物夹杂形成的方式，因为

在成品中除了无铝钢中的硅酸盐以外，拉长的硫化锰是降低断裂强度的基本原因。

ＭｎＳ有三种不同形态：Ⅰ型 ＭｎＳ呈球状（图 ３－１７（ａ）），当钢中含氧量大于 ０郾０２％时形成，

即一般在沸腾钢中具有这种形态。Ⅱ型 ＭｎＳ呈枝晶间共晶形态（图 ３－１７（ｂ）），当钢中含氧量

小于 ０郾０１％时形成，即一般镇静钢中具有这种形态。Ⅲ型 ＭｎＳ呈不规则的角状质点形态（图

３－１７（ｃ）），在完全脱氧钢中形成这种形态。

Ⅰ型和Ⅲ型 ＭｎＳ在轧钢时将变成椭圆形状；而Ⅱ型共晶团在轧制时将转动到轧制平面方

向上，引起钢材横向的塑性和韧性急剧下降。这种类型的 ＭｎＳ是十分有害的，因而需要控制
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图 ３－１７ ＭｎＳ的三种不同形态

含氧量，并加入强硫化物形成元素来控制其形态。

（３）硫化物形态控制方法

在上一世纪，当炼钢成为可能时，锰就是历史上第一个被加入钢中、通过控制夹杂物来改

善性能的元素。钢的热脆性主要与晶界出现硫化铁薄膜有关。人们很快就认识到加锰的意

义，并且首次实现了硫化物形态控制。锰与硫结合形成高熔点相，这种相的表面能使硫不会再

沿铁的晶界分布。这种形式的硫化物控制，至今仍用于铸钢件中。

虽然第Ⅰ类硫化锰的塑性较低，但在热轧后，钢的性能并不比Ⅲ型 ＭｎＳ夹杂物差。这样，

硫化物的形状可通过控制脱氧来控制，以保持含氧量在 ０郾０２％以上。在沸腾钢中，单独用碳

脱氧就可以实现这一点。此时 Ｏ／Ｓ比较高，足以保证大部分的夹杂物是双相的 ＭｎＯ－ＭｎＳ。

由于氧化物很硬，轧制时能防止较软的硫化物被压扁。

控制硅铁的加入量，使最终硅的质量分数小于 ０郾０５％，则能获得半镇静钢。这种钢的氧

含量保持在 ０郾０２％以上，形成Ⅰ型硫化锰。在不要求用 Ａｌ来改善晶粒度和冲击性能的情况

下，半镇静钢是一种很好的冶炼方法，其钢锭收得率很高。通过半脱氧控制硫化物形态的钢，

有一个大的用途就是在机加工方面。因为易切削钢含硅的质量分数达 ０郾２％，并尽可能去除

了铝酸盐和硅酸盐，故在轧制产品中最后得到的Ⅰ型 ＭｎＳ夹杂物是分散的大的椭圆球，而好

的机加工性能正与 ＭｎＳ夹杂的这种形状有关。

用铝脱氧的直接后果是使硫化物形态变成 Ｉ型，并使所有存在的氧都变成固态 Ａｌ２Ｏ３。用

铝脱氧的目的是控制晶粒大小，改善冲击韧性，但也带来一个副作用，即产生高度可塑性的硫

化物。只有通过进一步的硫化物形态控制技术，才能改变这一作用。加 Ｚｒ可以实现这一目

的。Ｚｒ除了是硫化物、氧化物的形成元素以外，也是强氮化物和碳化物形成元素。Ｚｒ的加入

量至少要达到下列数值：Ｚｒ最佳值 ＝６郾５Ｎ＋１郾６Ｓ。因为它既与 Ｎ也与 Ｓ结合。Ｚｒ能溶于 ＭｎＳ，形

成（Ｍｎ、Ｚｒ）Ｓ相，降低其塑性。这个相能够溶解 Ｚｒ直至达到下列成分：Ｍｎ０郾８Ｚｒ０郾２Ｓ。含 Ｚｒ量超

过了 Ｚｒ最佳值，则过剩的 Ｚｒ将形成 ＺｒＣ和 Ｚｒ４Ｃ２Ｓ２相。这些化合物使钢材变跪，降低冲击性能。

稀土添加剂是一种混合物，大约含 ｗ（Ｃｅ）５０％、ｗ（Ｌａ）２５％、ｗ（Ｎｄ）１６％和 ９％的其他镧系

元素，它们的化学性能都很相似。稀土不是强的氮化物或碳化物形成元素，因此用稀土改善硫

化物形态时，不会干扰氮化物和碳化物强化机理。稀土只产生三种类型夹杂物，即 Ｒｅ２Ｏ２Ｓ２、

Ｒｅ５Ｏ２Ｓ４和 Ｒｅ３Ｓ４三个相。这些相在钢水温度下为固态，在热轧时能抗变形。用稀土控制夹杂

物形态是当前最受欢迎的一种工艺。
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与 Ｃｅ和稀土一样，Ｃａ和 Ｍｇ是钢中强的氧化物和硫化物形成元素，而它们的氮化物或碳

化物形成倾向不强。虽然 Ｍｇ已用在 Ｃａ包工艺中进行铁水脱硫，但只有 Ｃａ作为硫化物形态控

制剂加入成品钢中。１５ｐｐｍ这样低的含量，就能消除链状的铝酸盐和第Ⅱ类硫化锰，代之出现

熔融氧化物和第Ⅲ类硫化锰。加 Ｃａ的主要困难是由于它的蒸气压高和在钢中的溶解度低（在

１６００℃时为 ０郾０３％），在一般炼钢时，它的效果难以控制。

１９６９年联邦德国 ＴｈｙｓｓｅｎＮｉｅｄｅｎｈｅｉｎ公司首次以通气作载体向 １２０ｔ吨钢水深处喷射硅钙

合金粉末，进行脱氧和脱硫试验，取得良好效果，提高了钢的纯净度，改变了夹杂物形态，使钢

材力学性能明显改善，这种方法被命名为 ＴＮ法。由于其设备简单操作便利，效果显著，很快

受到各国冶金工作者的重视。自 １９７３年转让专利以来，各国纷纷引进。

４郾钢的微合金化

（１）微合金化的一般规律

微合金添加剂在钢中的分布形式不同，对钢的性能的影响也不同。可能的几种分布形式

是：

① 微量合金元素均匀地分布在基体固溶体中；

② 微量合金元素原子与固溶体中其他原子之间发生交互作用；

③ 偏聚于位错和空位上；

④ 偏聚于晶界和表面；

⑤ 集中在相界面上；

⑥ 与一个或更多的主加合金元素形成独立相。这些相可以均匀地分布在晶粒中或者优

先在位错、晶界或相界面上形核。

如果元素是均匀地分布在基体中，可以论证它是最有效的形式，例如在铁中观察到的内耗

峰，由于在应力作用下，间隙碳原子移动到择优点阵位置上。显然，溶剂金属和溶质微量添加

剂的原子尺寸是重要的。如果溶质原子很小，像碳在铁中的例子那样，它形成间隙固溶体，并

强烈地与位错发生作用。如果溶质原子较大，则它将形成置换固溶体，引起大的畸变，从而强

烈地与位错和空位发生作用。间隙和置换溶质影响相变，既影响新相的形核率，也影响新相的

长大速率。

微量合金元素偏聚于晶界是由于有关的溶质原子降低晶界能。在一些情况下，这将导致

力学性能的恶化，但在另一些情况下，会产生强化作用。

微合金化最有益的效应之一是，细小分散的新相在晶内和晶界的形成。这种沉淀可以通

过在位错列阵上形核，产生钉扎，从而推迟回复与再结晶过程。类似的钉扎在晶界上发生，限

制晶粒成长，进一步推迟再结晶。在许多情况下，这些分散物，不仅在室温而且在高温蠕变条

件下，均可显著地提高合金的强度。

最后，相变时的沉淀可以在相界面上发生。这样，质点的钉扎常常对相变发生的速率产生

间接影响。在相界面上细小沉淀物的重复形核，引起最终组织中的细小分散度，常常导致

强化。

（２）钢的微合金化技术的发展

钢的微合金化技术在最近 ２０多年来有了很大进展，一方面是使用少量（小于 ０郾１％）强碳

化物形成元素，如 Ｎｂ、Ｔｉ、Ｖ，加入低碳 Ｃ－Ｍｎ钢中，通过控制轧制与控制冷却，研制出了适应不

同用途的多种微合金化高强度低碳结构钢，广泛用于各类构件上。这是一个量大面广的钢种，

５２



有着极大的经济效益，受到各国的普遍重视。但是微合金化并不能仅仅理解为局限于上述钢

上，事实上，合金结构钢、工具钢和耐热钢及耐热合金中也都存在微合金化问题。例如在合金

结构钢中加 Ｂ或稀土元素，在高速钢中加 Ｈｆ、Ｚｒ、Ｎｂ、Ｔｉ、Ａｌ、Ｎ、Ｂ和稀土元素，以及在耐热钢和

耐热合金中加 Ｎｂ、Ｚｒ、Ｂ等，可改善高温强度。此外，发展各种易削钢也都离不开研究微量元素

的作用。
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第四章 合金钢的电子结构理论

材料的各种物理、化学及力学行为，从根本上讲与材料中的电子（主要是价电子）的行为密

切相关（除放射性等少数物理现象）。可以说，材料的价电子结构几乎决定了材料所有的物理、

化学和力学性能。从这个意义上，价电子结构是材料的“基因”。本章将在电子结构的层次上

讨论合金元素对钢的相变和性能的影响。

第一节 自由原子的电子结构

近代物理的发展证明，微观粒子的运动具有波粒二象性。它的粒子性用能量 Ｅ和动量 ｐ

来表征。它的波动性用频率ν和 ｋ来表征。其粒子性和波动性可以用普朗克常数 联系起

来，即：

Ｅ ＝ ν （４－１）

ｐ＝ ｋ （４－２）

图 ４－１ １ｓ，２ｓ，３ｓ轨道的电子云 ｘ＝０的截面的分布，

ｓ轨道的电子云在三维空间是球对称的

电子的运动具有波粒二象性。它的运动状态可以用一个函数ψ（ｒ，ｔ）来描述。这个函数

是电子的空间坐标 ｒ和时间 ｔ的函数。如果电子的运动状态是不随时间变化的定态，也可以

用不含时间的函数ψ（ｒ）来描述。ψ（ｒ）描述的是这个电子在各个空间位置出现的几率幅。它

的平方值描述的是这个电子在各个空间位置出现的几率密度。ψ（ｒ）被称为波函数或者态函

数，而围绕原子核运动的单个电子的态函数有时称为原子轨道（它和经典意义上的宏观物体的

轨道已经完全不同。在本章中，运动状态、波函数、态函数和轨道可以认为是同义词）。例如描

述氢原子核外电子的基态的态函数或者 １ｓ轨道是：

ψ１ｓ ＝
１

槡πａ３／２
０

ｅ－ｒ／ａ
０ （４－３）

式中 ｒ是电子与原子核的距离；ａ０是波尔半径（ａ０＝０郾０５２９ｎｍ）。

在空间坐标系 ｒ＝（ｘ，ｙ，ｚ）中绘制ψ
２
１ｓ的函数图像，ψ

２
１ｓ的大小用点的疏密程度表示。其

函数 图 像 称 为 电 子 云（如 图 ４－１所

示），反映了电子在空间各处出现的几

率密度。电子的态函数不仅可以揭示

电子在空间的分布几率，还可以计算电

子的能量和动量。由电子的态函数推

导出电子的能量和动量的过程可以参

阅量子力学教材。

电子的态函数可以通过解薛定鄂

方程来获得。例如在一维情况下，电子

处于 稳 定 的 势 场 Ｕ（ｘ）时，其 态 函 数

ψ（ｘ）将满足定态薛定鄂方程：



－
２ｍ
２
ψ（ｘ）

ｘ２ ＋Ｕ（ｘ）ψ（ｘ）＝ Ｅψ（ｘ） （４－４）

式中 Ｅ是电子的能量， 也叫普朗克常数，ｈ－ ＝ｈ／（２π）。当电子的运动受到约束时，为了遵从

薛定鄂方程以及满足其具有物理意义的标准条件（单调、有限、连续、归一），电子的定态态函数

ψ（ｒ）的表达式中除了含有连续性的空间变量 ｒ，还将出现 １个或者多个整数型（或者不连续分

数型）的变量，称之为量子数。量子数取不同的值，对应的态函数ψ（ｒ）表示电子运动的不同状

态。即电子的运动状态是量子化的，相应的能量和动量（对于绕核运动则是角动量）也是量子

数的函数，因而也是不连续的、量子化的。例如氢原子核外电子的能量 Ｅ的可能取值为：

Ｅｎ ＝
－１３．６

ｎ２ ｅＶ （ｎ＝１，２，３，⋯） （４－５）

对于量子数变量，一般习惯于写在函数符号的下标位置。如ψ２，１，０，Ｅ１等。这种表示类似

于晶体的晶面间距，如 ｄ１１０。晶面间距的这种表示也意味着由于晶体中原子的排列在三维空

间受到 周 期 性 条 件 的 约 束，而 出 现 晶 面 间 距 的 量 子 化（例 如 对 于 立 方 体，ｄｈｋｌ＝ ａ／

ｈ２＋ｋ２＋ｌ槡 ２。 ａ是晶格常数，ｈ、ｋ、ｌ是≥０的整数）。

原子核外电子的运动状态（原子轨道）可以用态函数ψｎ，ｌ，ｍ
ｌ
来描述。 ｎ、ｌ、ｍｌ为三个整数

型的量子数。 ｎ是主量子数，决定电子的主要能量（Ｅｎ∝－１／ｎ２），也决定电子云的形状。习惯

上用大写字母 Ｋ、Ｌ、Ｍ、⋯表示 ｎ＝１，２，３，⋯不同壳层的轨道。 ｌ是轨道量子数，决定电子绕

核轨道运动的角动量 ｐ的大小（ｐ＝ ｌ（ｌ＋１槡 ） ），也决定电子云的形状。电子绕核运动的角

动量的重要意义是产生磁矩μ，它的大小与角动量的大小成正比，方向与角动量的方向相反

（μ＝－ｅ（２ｍｅ）
－１ｐ。 ｅ和 ｍｅ分别是电子的电荷量和质量）。 ｌ的取值范围与 ｎ有关（ｌ＝０，１，

２，⋯，ｎ－１）。习惯上用小写字母 ｓ、ｐ、ｄ、⋯表示 ｌ＝０，１，２，⋯不同亚壳层的轨道。 ｍｌ是轨道

磁量子数，决定电子绕核轨道运动的角动量 ｐ的方向（ｐ的方向用 ｐ在磁场方向的分量大小 ｐｍ

来表示。 ｐｍ ＝ｍｌ ），也决定电子云在空间的伸展方向。 ｍｌ的取值与 ｌ有关（ｍｌ＝ ±ｌ，

±（ｌ－１），±（ｌ－２），⋯，０）。电子的量子数 ｎ、ｍ、ｍｌ确定，其绕核轨道运动的状态即确定，它

的能量和角动量也就确定下来。

对于多电子原子，由于电子之间的相互作用，情况会比较复杂。但各个电子的运动状态之

间也是量子化的，也可以用如 １ｓ，２ｓ，２ｐｘ，２ｐｙ，２ｐｚ等量子化的符号表示其轨道。其中第一个

数字符号 １或者 ２表示主量子数，第二个符号 ｓ或者 ｐ表示轨道量子数，下标符号 ｘ表示电子

云的空间伸展方向。相应的态函数可以用ψ１ｓ、ψ２ｓ、ψ２ｐ
ｘ
、ψ２ｐ

ｙ
、ψ２ｐ

ｚ
等来表示。ψ１ｓ＝ψ１００，ψ２ｓ＝

ψ２００，ψ２ｐ
ｘ

＝ψ２１１，ψ２ｐ
ｙ

＝ψ２１１，ψ２ｐ
ｚ

＝ψ２１０。对于 ｓ态，由于 ｍｌ只能取 ０值，所以在ψ１ｓ、ψ２ｓ中 ｍｌ

不用表示出来。多电子原子在基态时的电子排布遵循泡利不相容原理、能量最低原理和洪特

法则。例如基态自由 Ｆｅ原子核外 ２６个电子的排布为：１ｓ２２ｓ２２ｐ６３ｓ２３ｐ６３ｄ６４ｓ２。

第二节 双原子分子的电子结构

当两个原子相互靠近形成分子时，每个原子外层的价电子将感受到另一个原子核的库仑

作用而作围绕两个原子核的运动。描述其运动状态的态函数称为分子轨道。分子轨道可以近

似的认为是这两个原子的价原子轨道（如 Ｎａ原子的 ３ｓ轨道）的线性组合。两个原子结合成分

子时，参与组合成分子轨道的价原子轨道有多少，组合成的分子轨道的数目就有多少。组合成
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的分子轨道有一部分要比原来的价原子轨道的能量要低，原价电子将优先占据这些低能量的

分子轨道，使整个分子体系的能量比原来的两个自由原子的能量之和要低，这是分子之所以形

成的原因。例如，氢原子 ａ的价原子轨道为ψ
ａ
１ｓ，氢原子 ｂ的价原子轨道为ψ

ｂ
１ｓ。氢原子 ａ和 ｂ

结合成氢分子 Ｈ２时，两个轨道ψ
ａ
１ｓ和ψ

ｂ
１ｓ通过线性组合形成两个分子轨道：

ψ１ ＝ ｃａψ
ａ
１ｓ＋ｃｂψ

ｂ
１ｓ （４－６）

ψ２ ＝ ｃａψ
ａ
１ｓ－ｃｂψ

ｂ
１ｓ （４－７）

其中常数项 ｃａ和 ｃｂ可以由线性变分法计算出来；ｃ２
ａ和 ｃ２

ｂ分别是原子轨道ψ
ａ
１ｓ和ψ

ｂ
１ｓ在新的分

子轨道中所占的比例；ｃ２
ａ＋ｃ２

ｂ＝１。分子轨道ψ１和ψ２具有不同的能量，其中前者的能量比ψ
ａ
１ｓ

或ψ
ｂ
１ｓ要低，后者的能量比ψ

ａ
１ｓ或ψ

ｂ
１ｓ要高。氢分子中的两个电子将填充到ψ１中，这样使整个分

子体系的能量降低。有关线性变分法的具体介绍可以参阅量子化学或者结构化学教材。

原子结合成分子时，主要是各原子的外层价电子的运动状态发生变化，内层电子仍然束缚

在各自的原子核周围而基本不发生改变。

第三节 钢的电子结构

同分子的形成类似，当两个金属原子靠近时，两个金属原子的价原子轨道将重新线性组合

形成两个分子轨道。达到平衡时，其中一个分子轨道的能量比原价原子轨道的能量低，另一个

分子轨道的能量则比原价原子轨道的能量高。这也被称为原价原子轨道能级的分裂。这种能

级分裂的宽度决定于两个原子中心的间距。图 ４－２（ａ）表示两个钠原子的 ３ｓ轨道的能级的分

裂随两原子中心间距 ｒ的变化的情况，图中 ｒ０为原子平衡间距。

图 ４－２ 钠原子 ３ｓ能级的分裂

如果更多的金属原子聚集在一起时，类似的能级分裂现象也会发生。图 ４－２（ｂ）表示 ６

个钠原子相聚时，原来 ６个孤立原子的 ６个 ３ｓ轨道就会按照类似于（４－６）式、（４－７）式的方

式（但组合项有 ６项）线性组合成 ６个新的能量不同的分子轨道，即原来孤立原子的 ３ｓ能级分

裂成 ６个能级。如果 Ｎ个原子聚集形成晶体，则孤立原子的 １个能级分裂成 Ｎ个能级。由于

能级分裂的总宽度ΔＥ决定于原子的间距，而晶体中原子的间距是一定的，所以ΔＥ与原子数

无关。实际晶体中原子数是非常大的（１０２３量级），所以一个能级分裂成的 Ｎ个能级的间距（能
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量差）就非常小，以至于可以认为这 Ｎ个能级形成一个能量连续的区域，这样的能量区域就叫

一个能带（图 ４－２（ｃ））。

对于过渡族金属，如铁，能带结构要复杂一些。自由的过渡族金属原子价层除了 ｓ轨道

外，还具有未填满的 ｄ轨道。当过渡族金属原子互相靠近形成晶体时，ｄ壳层的电子云互相

重叠较少，而较外层的 ｓ价电子壳层重叠特别多。因此 ｓ能带的特点是很宽，能量上限高，可

容纳的电子少（共可容纳 ２Ｎ个，Ｎ为组成晶体的原子数）；相比之下，ｄ带又低又窄，可容纳的

电子数多（共可容纳 １０Ｎ个），能级密度（单位能量范围内的电子数）比 ｓ带大得多。图 ４－３

为金属铁的能带结构以及外层价电子在能带中的分布（斜线区域）。由于过渡族金属的 ｄ带

不满，且能级低而密，可容纳较多的电子，夺取较高的 ｓ带中的电子，降低费密能级（忽略热激

发的情况下，电子填充的能量最高的能级）。这种能带结构是过渡族金属普遍具有结合能高、

高热容、高电阻率、铁磁性等特点的重要原因。

图 ４－３ 铁原子 ３ｄ和 ４ｓ能带

斜线区域—填充电子的能带区域。 ｎ（Ｅ）—能级密度

一、钢的电子结构参数

金属的能带结构提供了金属固体中各电子的能量分布状况。金属中各电子的空间分布状

况可以用固体与分子经验电子理论（ＥＥＴ）来描述。ＥＥＴ理论根据能带中价层电子在金属中的

分布和作用特点，将其分为四类：

共价电子：是指原子间相互结合形成共价键时，为两个成键原子所共有的电子，分布在两

个原子共有的轨道上。形成共价结合的分子或固体中原子的价数就是原子的共价电子数，用

ｎｃ表示。

晶格电子：晶格电子是指在晶格中，处于 ３个、４个甚至 ６个以上的原子围绕的空间内的

价电子。在晶体中它们即不分布于所属的原子内，也不处于成键两原子的连线上，而是在晶格

间隙内比较自由的分布。晶格电子来自价电子中的 ｓ电子。它在单键半距、结合能、导电性能

方面起一定作用。晶格电子数用 ｎｌ表示。

磁电子：磁电子是指在价层的一种半满轨道（单占据轨道）中，在原子间相互结合时保持

在原来的原子内而不发生公有化的电子。由于这种电子是原子磁矩的主要来源，故称为磁电

子。磁电子数用 ｎｍ表示。

哑对电子：在价电子层中，两个自旋相反而占据同一轨道，在原子结合时仍保持在原来的
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原子内不发生公有化的电子称为哑对电子。哑对电子数用 ｎｄ表示。

金属中分布在两原子间的共价电子对数对金属的相变和强韧性有重要的影响。共价电子

对数与晶体结构、两原子的元素种类以及两原子的间距有关。图 ４－４显示γ－Ｆｅ的晶胞及其

共价键结构。以 Ｏ为参考原子，它与处于最近邻的面心位置的 Ａ原子形成 Ａ键，与次近邻的

角上的 Ｂ原子形成 Ｂ键，与更远的面心位置的 Ｃ原子形成 Ｃ键。各个键上的共价电子对数如

表 ４－１所示：

表 ４－１γ－Ｆｅ晶胞中各共价键上的共价电子对数

键 名 Ａ Ｂ Ｃ

键 长 ０郾２５１７ ０郾３５６０ ０郾４３６０

共价电子对数 ０郾３２９９ ０郾００６０ ０郾０００３

表 ４－２ α－Ｆｅ晶胞中各共价键上的共价电子对数

键 名 Ａ Ｂ

键 长 ０郾２４８２ ０郾２８６６

共价电子对数 ０郾３８３５ ０郾０８７８

可以看到金属中共价键上的共价电子对数并不是整数，并且随着原子间距的减小而急剧

减少。图 ４－５与表 ４－２分别显示了体心立方的α－Ｆｅ晶胞及共价键和各主要共价键的共价

电子对数。

图 ４－４γ－Ｆｅ的晶胞及其主要共价键结构 图 ４－５α－Ｆｅ的晶胞及其主要共价键结构

图 ４－６ 含碳γ－Ｆｅ

晶胞 及 其 主 要 共 价 键

结构

定义 ｎＡ为某相处于稳定状态时最强共价键上的共价电子对数。

对于γ－Ｆｅ和α－Ｆｅ，ｎＡ分别为 ０郾３２９９和 ０郾３８３５。它表示了相结构

中最强共价键的强弱。 ｎＡ值越大，键越强。 ｎＡ值的大小表征着相结

构分解或重构的难易。

碳元素加入到钢中对γ－Ｆｅ和α－Ｆｅ的 ｎＡ有很大的影响。碳在

γ－Ｆｅ晶胞中将位于 ６个面心铁原子（Ｆｅｆ）围成的八面体的中心，如图

４－６所示，Ａ、Ｂ、Ｃ分别表示碳原子（Ｃ）———面心铁原子 Ｆｅｆ，面心铁原

子 Ｆｅｆ———顶角铁原子 Ｆｅｃ、面心铁原子 Ｆｅｆ———面心铁原子 Ｆｅｆ之间形

成的共价键。其主要共价键上的共价电子对数如表 ４－３所示。

可以看到，碳的加入，不但使 ｎＡ有很大的增加，同时使晶胞中的
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各次近邻键的共价电子对数增加。结合图 ４－６可以看出，碳原子与它周围的 ６个 Ｆｅ原子形

成了含碳八面体，八面体内是 ｎＡ＝０郾９２８５的强共价键，使中间的碳原子与周围的 ６个 Ｆｅ原子

牢固的联系起来，形成一些“坚硬的小团”。这显然是含碳量越高，奥氏体越难热加工（如轧、

锻）的原因之一。

表 ４－３ 含碳γ－Ｆｅ晶胞（碳质量分数 ＞１郾５６３％）中各共价键上的共价电子对数

键 名 Ａ Ｂ Ｃ

键 长 ０郾１８９２ ０郾２６７５ ０郾２６７５

共价电子对数 ０郾９２８５ ０郾２３４４ ０郾２２９４

表 ４－４ 马氏体含碳晶胞（碳质量分数 ＝０郾３０％）中各共价键上的共价电子对数

键 名 Ａ Ｂ Ｃ

键 长 ０郾１８５１ ０郾１９０６ ０郾２６５７

共价电子对数 ０郾９０３１ ０郾８４１７ ０郾２２４１

图 ４－７ 马氏体晶胞及其主要

共价键结构

碳元素进入α－Ｆｅ将形成体心正方的马氏体。图 ４－７为马

氏体含碳晶胞。其主要共价键上的共价电子对数如表 ４－４所

示。马氏体含碳晶胞 ｎＡ的增加也使得马氏体是一种高硬度、难

加工的材料。

定义 ＦＣ为含碳键的总成键能力。含义为相结构中与碳原子

所成共价键上的共用电子对数 ｎα与该键上的两原子的成键能力

Ｆα乘积的总和，其表达式为：

ＦＣ ＝∑ｎαＦα （４－８）

式中 ｎα为与碳原子所成的α键上的共用电子对数；Ｆα为α键上的两原子成键能力 ｆ的算术

平均值。 Ｆα的具体计算方法见文献［１］。

ＦＣ是一个与 Ｃ原子扩散相联系的电子结构参数。某元素的原子与碳原子的成键能力越

强，含碳键上的共价电子对数越多，则对碳原子的扩散阻力就越大。因此 ＦＣ的大小将影响奥

氏体化的均匀性，影响过冷奥氏体分解的孕育期及转变完成的时间，从而影响 Ｃ曲线的位置

和形状；对马氏体来说，ＦＣ的大小将是回火稳定性的度量，选择不同 ＦＣ的组元合金化可控制

马氏体的力学性能。

合金元素原子 Ｍ溶入 Ｆｅ－Ｃ奥氏体或者马氏体中，Ｍ将进入含碳晶胞，形成 Ｆｅ－Ｃ－Ｍ固

溶体。在 Ｆｅ－Ｃ－Ｍ奥氏体或者马氏体晶胞中，为满足结构对称性的要求，两个 Ｍ原子将取代

一对位于面心的 Ｆｅ原子，如图 ４－８所示。这种取代将影响到电子结构参数 ｎＡ和 ＦＣ的大小。

表 ４－５列出了添加各种合金元素 Ｍ，碳质量分数为 ０郾４％的合金钢中奥氏体和马氏体的电子

结构参数。

低碳低合金钢的奥氏体和马氏体中将同时包含γ－Ｆｅ或α－Ｆｅ晶胞、含碳晶胞（Ｆｅ－Ｃ）

以及合金含碳晶胞（Ｆｅ－Ｃ－Ｍ）。含碳晶胞以及合金含碳晶胞为了减小对基体的内应力，往往

形成偏聚集团。因此这些晶胞又称为偏聚结构单元。
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图 ４－８ 合金奥氏体晶胞

（ａ）与合金马氏体晶胞；（ｂ）及其主要共价键结构

表 ４－５ 添加不同合金元素 Ｍ 的钢中

Ｆｅ－Ｃ－Ｍ 奥氏体和马氏体的电子结构参数（碳质量分数 ＝０郾４０％）

结构单元
奥 氏 体 马 氏 体

ｎＡ ＦＣ ｎＡ ＦＣ

Ｆｅ－Ｃ １郾００７５ ２郾４９１２ ０郾９０５１ ４郾０８７６

Ｆｅ－Ｃ－Ｃｒ ０郾９７７７ ４郾４０７６ １郾５０１２ ５郾２４０４

Ｆｅ－Ｃ－Ｖ ０郾９８１５ ４郾５８１５ ２郾６２３７ ６郾７６５９

Ｆｅ－Ｃ－Ｍｏ １郾００４５ ５郾０７７１ ２郾４１１２ ７郾３４３８

Ｆｅ－Ｃ－Ｗ １郾０４４５ ５郾５００８ ２郾１４１３ ７郾２７３１

Ｆｅ－Ｃ－Ｎｉ １郾２２４４ ５郾２８６４ １郾３６２６ ５郾０３００

Ｆｅ－Ｃ－Ｓｉ １郾２３３９ ４郾８２２３ １郾３０７６ ４郾３３６０

Ｆｅ－Ｃ－Ｍｎ １郾２７９２ ５郾４０８５ １郾２６９６ ４郾６０８３

二、电子结构参数对钢的相变和性能的影响

１郾奥氏体的 ｎＡ和 ＦＣ决定 Ｃ曲线的位置和形状

如前所述，奥氏体的 ｎＡ越大，奥氏体中最强共价键越强，奥氏体的分解将越困难，所需要

的驱动力越大，那么 Ｃ曲线鼻尖所对应的温度越低；奥氏体的 ＦＣ越大，碳原子的扩散阻力就

越大，过冷奥氏体分解的孕育期及转变完成的时间就会越长。 ｎＡ、ＦＣ以及各种偏聚结构单元

的权重共同演构成合金的 Ｃ曲线。

（１）４０钢的 Ｃ曲线

４０钢奥氏体只有γ－Ｆｅ和 Ｆｅ－Ｃ偏聚结构单元。γ－Ｆｅ偏聚结构单元的 ｎＡ＝０郾３２９９，

Ｆｅ－Ｃ偏聚结构单元的 ｎＡ＝１郾００７５，ＦＣ＝２郾４９１２。过冷奥氏体的分解除有γ－Ｆｅ→α－Ｆｅ的

同素异构转变外，还要拆散 Ｆｅ－Ｃ偏聚结构单元中用 ｎＡ表示的最强键络重构α－Ｆｅ和 Ｆｅ３Ｃ

的键络。 ｎＡ和 ＦＣ与 Ｃ曲线的关系可用图 ４－９表示。γ－Ｆｅ→α－Ｆｅ的同素异构转变在 ９１２

℃完成，Ｆｅ－Ｃ→α－Ｆｅ＋Ｆｅ３Ｃ的转变显然应出现在 ９１２℃以下，且由于 ＦＣ对碳原子扩散的阻

力，不仅相变需要孕育时间，转变开始和完成还需要一定的时间。此外，Ｆｅ－Ｃ偏聚结构单元
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的 ｎＡ和 ＦＣ产生的拖曳作用还将使γ－Ｆｅ→α－Ｆｅ的转变滞后。由此可认为，Ｆｅ－Ｃ偏聚结

构单元的 ｎＡ、ＦＣ及过冷度ΔＴ提供的相变驱动力共同演构了 ４０钢的 Ｃ曲线。

（２）４０Ｃｒ，４０Ｍｎ２钢的 Ｃ曲线

与 ４０钢相比，４０Ｃｒ钢奥氏体中增加了 Ｆｅ－Ｃ－Ｃｒ偏聚结构单元。Ｆｅ－Ｃ－Ｃｒ偏聚结构单

元的 ｎＡ＝０郾９７７７，ＦＣ＝４郾４０７６。显然，Ｆｅ－Ｃ－Ｃｒ偏聚结构单元的 Ｃ曲线应该出现在 Ｆｅ－Ｃ

偏聚结构单元 Ｃ曲线的右上方，即 ４０Ｃｒ钢 Ｃ曲线是 Ｆｅ－Ｃ和 Ｆｅ－Ｃ－Ｃｒ偏聚结构单元 Ｃ曲线

的叠加，如图 ４－１０所示。

图 ４－９ ４０钢奥氏体的 ｎＡ和 ＦＣ

与 Ｃ曲线的关系

图 ４－１０ ４０Ｃｒ钢奥氏体的 ｎＡ和 ＦＣ与

Ｃ曲线的关系

与 ４０钢相比，４０Ｍｎ２钢奥氏体增加了 Ｆｅ－Ｃ－Ｍｎ偏聚结构单元，ｎＡ＝１郾２７９２，ＦＣ＝５郾４０８

４。显然，Ｆｅ－Ｃ－Ｍｎ偏聚结构单元的 Ｃ曲线应出现在 Ｆｅ－Ｃ偏聚结构单元的 Ｃ曲线的下方，

即 ４０Ｍｎ２钢的 Ｃ曲线是 Ｆｅ－Ｃ和 Ｆｅ－Ｃ－Ｍｎ偏聚结构单元 Ｃ曲线的叠加，见图 ４－１１。

（３）合金 Ｃ曲线预报

合金中加入合金元素 Ｍ的种类越多，奥氏体的 Ｆｅ－Ｃ－Ｍ偏聚结构单元所占比例越大。

有些 Ｆｅ－Ｃ－Ｍ偏聚结构单元的 ｎＡ比 Ｆｅ－Ｃ偏聚结构单元小，有些则大，ＦＣ也各不相同。比

Ｆｅ－Ｃ偏聚结构单元的 ｎＡ值小的那些 Ｆｅ－Ｃ－Ｍ偏聚结构单元将在上部形成河湾；反之则在

下部形成河湾。河湾的大小和形状是 ｎＡ、ＦＣ、过冷度ΔＴ和各种偏聚结构单元权重的联合贡

献。当权重太大（如高合金钢 ４Ｃｒ１３）或太小，河湾可能不出现，即合金 Ｃ曲线是Ｆｅ－Ｃ偏聚结

构单元和各种 Ｆｅ－Ｃ－Ｍ偏聚结构单元的 Ｃ曲线的叠加。

２郾奥氏体的 ｎＡ决定过冷奥氏体分解的产物及形态

（１）贝氏体变体

Ｆｅ－Ｃ奥氏体分解为上贝氏体时，电子结构（ｎＡ）的变化为：
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图 ４－１１ ４０Ｍｎ２钢奥氏体的 ｎＡ和 ＦＣ与

Ｃ曲线的关系图

ｎγ－Ｆｅ
Ａ → ｎα－Ｆｅ

Ａ ｎＦｅ－Ｃ
Ａ → ｎα－Ｆｅ

Ａ ＋ｎＦｅ
３
Ｃ

Ａ

分解为下贝氏体时，电子结构（ｎＡ）的变化为：

ｎγ－Ｆｅ
Ａ → ｎα－Ｆｅ

Ａ ｎＦｅ－Ｃ
Ａ → ｎα－Ｆｅ

Ａ ＋ｎε－Ｆｅ
３
Ｃ

Ａ

与 Ｆｅ－Ｃ结构单元比较，ｎＦｅ－Ｃ－Ｍ
Ａ ＞ｎＦｅ－Ｃ

Ａ

的那些合金偏聚结构单元在贝氏体形成温度

下将阻碍过冷奥氏体向贝氏体的转变。当形

成温度较高时，相变驱动力相对较小，如果相

变驱动力不足以克服 Ｆｅ－Ｃ－Ｍ偏聚结构单

元对相变的阻力，已形成的贝氏体、铁素体和

未转变的Ｆｅ－Ｃ－Ｍ偏聚结构单元的过冷奥氏

体将处于介稳平衡状态，在随后的冷却中，或

形成粒状贝氏体，或形成无碳化物贝氏体而造

成上贝氏体变体。

当形成温度较低时，尽管相变驱动力较

大，但如果有些偏聚结构单元的 ｎＡ更大（例如

Ｆｅ－Ｃ－Ｓｉ偏聚结构单元），以至于相变驱动力

无法克服 Ｆｅ－Ｃ－Ｍ偏聚结构单元对相变的阻力，在随后的冷却过程中就会将奥氏体陈留在

贝氏体铁素体的板条边界或内部而造成下贝氏体变体。

由于 Ｆｅ－Ｃ－Ｍ偏聚结构单元对相变的阻力，在含碳量较低的合金钢中，贝氏体铁素体的

亚结构可能是挛晶。

对于 ｎＦｅ－Ｃ－Ｍ
Ａ ＜ｎＦｅ－Ｃ

Ａ 的偏聚结构单元，由于 ＦＣ较大（表 ４－５），珠光体的鼻子显著右移，

在贝氏体相变时，Ｆｅ－Ｃ－Ｍ偏聚结构将首先形成过饱和的马氏体型 Ｆｅ－Ｃ－Ｍ固溶体，之后

在继续转变的过程中析出ε－（Ｆｅ，Ｍ）３Ｃ或者合金碳化物。马氏体型 Ｆｅ－Ｃ－Ｍ结构单元的 ｎＡ

比马氏体型 Ｆｅ－Ｃ大的多（表 ４－５），ε－（Ｆｅ，Ｍ）３Ｃ或者合金碳化物的析出将按 Ｍｎ，Ｓｉ，Ｎｉ，Ｃｒ，

Ｗ，Ｍｏ，Ｖ的顺序依次滞后或不析出，这是碳化物析出较少或不析出的下贝氏体变体。

（２）贝氏体形态预测

合金奥氏体中，由于 Ｆｅ－Ｃ－Ｍ偏聚结构单元的 ｎＡ和 ＦＣ各不相同，所以在 Ｆｅ－Ｃ结构单

元形成的典型的贝氏体形态的过冷度下，各种 Ｆｅ－Ｃ－Ｍ偏聚结构单元都不形成典型的贝氏

体形态。它们将依照相变驱动力和电子结构参数 ｎＡ、ＦＣ的交互作用，形成不同数量、不同大

小及形状的贝氏体铁素体、碳化物及残余奥氏体的混合体组织，贝氏体铁素体的亚结构（位错

或挛晶）也不相同，这就是合金钢贝氏体形态千差万别的原因。控制奥氏体中各种 Ｆｅ－Ｃ－Ｍ

偏聚结构单元的电子结构参数及各偏聚结构单元的权重，可以预测和控制过冷奥氏体分解的

产物及形态，从而控制力学性能。

３郾马氏体的 ｎＡ和 ＦＣ对马氏体的回火过程及力学性能的影响

（１）马氏体的 ｎＡ和 ＦＣ越大，抗回火能力越强

Ｆｅ－Ｃ合金（碳质量分数为 ０郾４０％）马氏体回火时，ｎＡ的变化为：

ｎＦｅ－Ｃ
Ａ （０．９０５１）→ｎγ－Ｆｅ

Ａ （０．３８３５）＋ｎε－Ｆｅ
３
Ｃ

Ａ （０．８４４０

｜— ｎＦｅ
３
Ｃ

Ａ （０．９７９２）
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ε－Ｆｅ３Ｃ的 ｎＡ值较 Ｆｅ３Ｃ的小，因此，马氏体回火时ε－Ｆｅ３Ｃ先于 Ｆｅ３Ｃ析出。由于马氏体

分解时必须拆散含碳偏聚结构单元的键络重构ε－Ｆｅ３Ｃ或 Ｆｅ３Ｃ的键络，而合金元素加入到钢

中，形成的 Ｆｅ－Ｃ－Ｍ偏聚结构单元的 ｎＡ和 ＦＣ均高于 Ｆｅ－Ｃ偏聚结构单元，因而推迟碳化物

的析出、提高钢的抗回火能力、增加α相再结晶温度。

（２）马氏体的强度

马氏体的强度为马氏体中各种偏聚结构单元的电子结构参数的联合贡献。表 ３－５所列

举的常用合金元素在马氏体中的电子结构参数 ｎＡ和 ＦＣ各不相同，因此同一温度回火后获得

的强韧性也不相同。 ｎＡ、ＦＣ越大，同一温度回火后的强度越高。表 ４－５中（碳质量分数为

０郾４％）Ｆｅ－Ｃ偏聚结构单元和α－Ｆｅ偏聚结构单元（表 ４－２）的电子结构参数合起来是 ４０钢

的电子结构参数；偏聚结构单元α－Ｆｅ，Ｆｅ－Ｃ，Ｆｅ－Ｃ－Ｃｒ合起来是 ４０Ｃｒ钢的电子结构参数；

偏聚结构单元α－Ｆｅ，Ｆｅ－Ｃ，Ｆｅ－Ｃ－Ｃｒ，Ｆｅ－Ｃ－Ｍｎ合起来是 ４０ＣｒＭｎ钢的电子结构参数。依

此还 可 以 组 成 ４０Ｍｎ，４０Ｍｏ，４０ＣｒＭｏ，４０ＣｒＶ，４０ＣｒＭｎＭｏ，４０ＣｒＭｎＳｉＭｏＶ等 钢 的 电 子 结 构 参 数。

４０Ｃｒ，４０Ｍｎ，４０Ｍｏ等钢是普通调质钢；４０ＣｒＭｏ，４０ＣｒＶ，４０ＣｒＭｎＭｏ等钢是高强度钢；４０ＣｒＭｎＳｉＭｏＶ

则是超高强度钢。这里不难理解电子结构参数在强度上的贡献。

（３）合金钢的红硬性

ｎＡ、ＦＣ越大，红硬性越高。比较表 ４－５中马氏体的 ｎＡ可以发现，高速钢的合金化所以用

Ｃｒ，Ｗ，Ｍｏ，Ｖ做主加合金元素，正是由于它们在马氏体中的 ｎＡ和 ＦＣ很大，以至于在 ５００℃以

上回火还保持基体硬度。

附：ＥＥＴ理论有关电子结构参数计算方法概述

固体与分子经验电子理论（ＥＥＴ理论）根据以下三个假设和键距差（ＢＬＤ）法计算合金钢的

电子结构参数。

１郾关于分子和固体中原子状态的假设

假设 １：在固体与分子中，每一个原子的状态一般由两种已知的原子状态杂化而成，称为

原子的杂化状态。这两种原子状态分别叫做 ｈ态（头态）和 ｔ态（尾态）。两个状态都有它们

自己的共价电子数 ｎｃ、晶格电子数 ｎｌ和单键半距 Ｒ（１）。单键半距的概念见后文。

在分子轨道理论和能带理论中所说的杂化都是指原子轨道的杂化，它的含义一般是指在

同一原子状态下（一种确定的价电子组态）各个价层原子轨道的线性组合，形成的新轨道称为

杂化轨道。杂化轨道也是描述核外电子运动状态的原子轨道。如一个 Ｎ原子和三个氢原子

形成氨分子 ＮＨ３时，此氮原子的一个 ２ｓ轨道（ψ２ｓ）和三个 ２ｐ轨道（ψ２ｐ
ｘ
、ψ２ｐ

ｙ
、ψ２ｐ

ｚ
）共四个价原

子轨道将线性组合成四个杂化轨道：

ψ１ ＝０．５５７ψ２ｓ＋０ψ２ｐ
ｘ

＋０ψ２ｐ
ｙ

＋０郾８３１ψ２ｐ
ｚ

ψ２ ＝０．４８０ψ２ｓ＋０．８１７ψ２ｐ
ｘ

＋０ψ２ｐ
ｙ

－０．３２１ψ２ｐ
ｚ

ψ３ ＝０．４８０ψ２ｓ－０．４８０ψ２ｐ
ｘ

＋０．７０７ψ２ｐ
ｙ

－０．３２１ψ２ｐ
ｚ

ψ４ ＝０．４８０ψ２ｓ－０．４８０ψ２ｐ
ｘ

－０．７０７ψ２ｐ
ｙ

－０．３２１ψ２ｐ
ｚ

（１）

其中 ３个杂化轨道ψ２、ψ３和ψ４（仍然是氮原子的原子轨道）在形成氨分子的时候与三个氢原
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子生成σ键（一种共价键），并被原基态氮原子的五个价电子（２个 ２ｓ电子和 ３个 ２ｐ电子）中

的 ３个和三个氢原子中的 ３个原 １ｓ电子占据，原基态氮原子另外 ２个价电子将占据ψ１成为

孤对电子。

对于多电子原子，原子状态与原子轨道（单电子态函数）所描述的原子核外运动的单个电

子的状态不同。如果原子中有 Ｎ个电子，其中第 ｉ个电子的状态或轨道是ψｉ（它是原子轨道，

如ψ２ｓ，ψ２ｐ
ｘ
），那么这个原子状态用态函数ψ０描述为：

ψ０ ＝ψ１ψ２⋯ψＮ ＝∏ψｉ （２）

ψ０描述的是整个原子体系的运动状态，显然它和原子中所有各个电子的运动状态ψｉ有关。

但是原子在各种化学环境中，内层芯电子相当稳定，只有外层价电子的运动状态容易发生变

化，所以原子状态主要与价电子的运动状态有关。原子中各个价电子的运动状态ψｉ的组合称

为价电子的组态。ＥＥＴ中所说的原子状态杂化是指不同原子状态（一般对应着这个原子的不

同的价电子组态）间的线性组合。如 Ｆｅ原子可能具有某种价电子组态 ３ｄ６４ｓ２，对应的 Ｆｅ原子

状态用态函数ψ
ａ
０（ψ

ａ
０＝ψ４ｓ

１ψ４ｓ
２ψ３ｄ

１ψ３ｄ
２
⋯ψ３ｄ

６
。下标 １、２等表示 ４ｓ或 ３ｄ电子的序号）表示；

Ｆｅ原子可能具有另一种价电子组态 ３ｄ８，对应的 Ｆｅ原子状态用态函数ψ
ｂ
０（ψ

ｂ
０＝ψ３ｄ

１ψ３ｄ
２
⋯

ψ３ｄ
８
）表示。另外，Ｆｅ的原子状态还可能是上述两种原子状态的线性组合，用态函数ψ０（Ｃａ，Ｃｂ

是比例系数）表示：

ψ０ ＝ Ｃａψ
ａ
０＋Ｃｂψ

ｂ
０ （３）

ＥＥＴ中采用类似于（３）式描述的双态杂化，即在某种化学环境中，每一个原子由两种已知

的原子状态杂化而成。这两种原子状态是这种原子的两个极端状况。各种原子的 ｈ态和 ｔ态

见文献［１］附录二。

另外，在 ＥＥＴ理论中还有一个重要概念是原子的单键半距 Ｒ（１），它是两个相同的原子形

成的共价单键（Ａ—Ａ）的键距的一半长度。对于某种元素的原子，当它与其他原子形成共价键

时，不论在哪种分子或者晶体中，它的单键半距都是确定不变的定值，因此单键半距可以作为

表征原子尺度的一个特征量。

假设 ２：在一定情况下，稳定的原子杂化状态是不连续的，若用 Ｃｔ和 Ｃｈ分别表示 ｔ态和 ｈ

态在杂化态中的成分，则在多数结构中，Ｃｔ将近似的由下式给出：

Ｃ ＝
１

１＋ｋ２ Ｃｈ ＝１＋Ｃｌ （４）

ｋ＝τ′ｌ′＋ｍ′＋ｎ′

τｌ＋ｍ ＋ｎ
×

ｌ′＋ｍ′＋ｎ′
ｌ＋ｍ ＋槡 ｎ

×
ｌ± ３槡 ｍ ± ５槡 ｎ

ｌ′± ３槡 ｍ′± ５槡 ｎ′
（５）

式中 ｌ、ｍ、ｎ和 ｌ′、ｍ′、ｎ′分别表示 ｈ态和 ｔ态的 ｓ、ｐ、ｄ轨道上的价电子数（见文献［１］附录

二）。当 ｓ电子是晶格电子时，取τ（τ′）＝０，否则τ（τ′）＝１。当 ｈ态的价电子全部是晶格电子

时，式（５）不适用，此时应用下式：

ｋ＝
ｌ′＋ｍ′＋ｎ′

ｌ
×

ｌ′＋ｍ′＋ｎ′

ｌ′± ３槡 ｍ′± ５槡 ｎ′
（６）

由上式中的“±”符号可知，ｋ和 Ｃｔ最多可以有 ２４＝１６种取值（ｌ、ｍ、ｎ和 ｌ′、ｍ′、ｎ′都不为零的

情况），每种取值对应一种稳定的原子杂化状态，加上纯 ｈ态（Ｃｈ＝１）和纯 ｔ态（Ｃｈ＝０），因此
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在某种确定的 ｈ态和 ｔ态的线性组合情况下，每种原子最多可以有 １８种稳定杂化状态。

按杂化轨道理论的一般原理，参与杂化的各个原子轨道在杂化原子轨道中的成分（等于线

性组合系数的平方）可以为任意值，只要所有成分之和等于 １即可。类似的，对于原子双态杂

化来说，ｈ态的原子状态ψｈ和 ｔ态的原子状态ψｔ在杂化的原子状态ψσ（ψσ＝ａｈψｈ＋ａｔψｔ）中的

成分也是可以任意取值的，只要 ａ２
ｈ＋ａ２

ｔ＝１，并且 ａｈ＞０，ａｔ＞０。由此可知，原则上，在杂化的

原子状态中，参与杂化的 ｔ态和 ｈ态是可以连续变化的，这将相应地给出原子杂化状态的连续

变化。但是对于在分子和晶体结构中的原子来说，为使该原子的成键轨道是稳定的（即在给定

周围配位原子的空间配置时，该原子的成键轨道电荷密度峰位于键轴上），原子的杂化状态应

该是某种确定的成分，即在无限多的可能的原子杂化状态中，对于某种具体结构来说只有一种

是稳定的状态。

同一种原子在不同结构中或者同一结构的不同性质的位置上，由于周围环境的不同，它可

能处于具有不同杂化成分的状态下，即原子具有不同的稳定杂化状态。这种稳定的杂化状态

称为杂阶，用“σ”表示。根据（４）～（６）式，一对确定的 ｈ态和 ｔ态最多可以组成 １８个稳定的杂

化状态或者杂阶。描述原子处于某杂阶σ的共价电子数 ｎｃσ、晶格电子数 ｎｌσ、价电子总数 ｎＴσ

以及单键半距 Ｒ（１）σ可以按下面各式求出：

ｎＴσ ＝ｎＴｈＣｈσ ＋ｎＴｔＣｔσ ＝（ｌ＋ｍ ＋ｎ）Ｃｈσ ＋（ｌ′＋ｍ′＋ｎ′）Ｃｔσ （７）

ｎｌσ ＝ｎｌｈＣｈσ ＋ｎｌｔＣｔσ ＝（１－τ）ｌＣｈσ ＋（１－τ′）ｌ′Ｃｔσ （８）

ｎｃσ ＝ｎｃｈＣｈσ ＋ｎｃｔＣｔσ ＝（τｌ＋ｍ ＋ｎ）Ｃｈσ ＋（τ′ｌ′＋ｍ′＋ｎ′）Ｃｔσ （９）

Ｒ（１）σ ＝ Ｒ（１）ｈＣｈσ ＋Ｒ（１）ｔＣｔσ （１０）

各种元素原子的 ｈ态的单键半距 Ｒ（１）ｈ和 ｔ态的单键半距 Ｒ（１）ｔ见文献［１］附录二。 Ｃｈσ

表示在σ杂阶中 ｈ态的成分，Ｃｈσ表示在σ杂阶中 ｔ态的成分，计算方法见（４）～（６）式。

假设 ３：在结构相近的两个原子 ｕ和 ｖ之间总是有共价电子对存在。共价电子对的数目

用 ｎα来表示，而这两个原子间的距离叫做共价键距，用 Ｄｕ－ｖ
ｎα 表示。Ｄｕ－ｖ

ｎα 和原子 ｕ的单键半距

Ｒｕ（１）、原子 ｖ的单键半距 Ｒｖ（１）、ｎα之间有下列关系：

Ｄｕ－ｖ
ｎα ＝ Ｒｕ（１）＋Ｒｖ（１）－βｌｇｎα （１１）

式中，ｕ和 ｖ可以是同类原子，也可以是不同的原子；ｎα可以是整数也可以是分数；α代表不同

的键，α＝Ａ、Ｂ、Ｃ、Ｄ⋯，它们代表结构中所有不可忽略的键。所谓不可忽略的键是指由上式

算出的 ｎα与该结构中最大的可能误差相比是不可忽略的。β值的选择按下列条件决定：

β ＝

０．０７１０ｎｍ ｎＭ
α ＜０．２５或 ｎＭ

α ＞０，７５

０．０６００ｎｍ ０郾３００≤ ｎＭ
α ≤０郾７００

０郾０７１０－２郾２ε（ｎｍ） ｎＭ
α ＝０．２５０＋ε或 ｎＭ

α ＝０．７５０－
{

ε

（１２）

式中 ０≤ε＜０郾０５０。

２郾键距差（ＢＬＤ）分析法

由假设 ３可知，晶体或分子中的原子间距与成键的两个原子的单键半距是相关的。ＢＬＤ

的基本思想便是：从实验测得的键距 Ｄｕ－ｖ
ｎα 值推导出原子的单键半距及 ｎα 值，确定出分子或晶

体中的原子杂阶及键络，从而建立起它的价电子结构。由指定的原子状态（杂阶）根据式（１１）
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计算出的各个相应键距称为“理论”键距，键距差（ＢＬＤ）分析法便是通过循环地比较实验键距

和各个理论键距之差来确定各原子状态的，若这差值的绝对值小于 ０郾００５０ｎｍ便认为所指定

的原子状态符合实际。

由已知的分子或晶体的结构资料，可以用立体几何的两点间距离公式直接计算结构中任

意两个原子的键距值，即所谓的“实验键距”值。当两个原子的间距比两个原子的单键半距大

很多时，两者不会形成共价键，经验上两原子的间距超过 ０郾５ｎｍ时它们之间的成键便可以忽

略了。

由键距方程式（１１），设最短键距α＝Ａ，即

Ｄｕ－ｖ
ｎＡ ＝ Ｒｕ（１）＋Ｒｖ（１）－βｌｇｎＡ （１３）

其他任一键α′＝Ｂ、Ｃ、Ｄ⋯Ｎ，有

Ｄｓ－ｔ
ｎα′ ＝ Ｒｓ（１）＋Ｒｔ（１）－βｌｇｎα′ （１４）

Ｄｕ－ｖ
ｎＡ －Ｄｓ－ｔ

ｎα′ ＝ Ｒｕ（１）＋Ｒｖ（１）－Ｒｓ（１）－Ｒｔ（１）－βｌｇ
ｎα′

ｎＡ
（１５）

令

ｒα′ ＝
ｎα′

ｎＡ
（１６）

则

ｌｇ
ｎα′

ｎＡ
＝ｌｇｒα′ ＝［Ｄｕ－ｖ

ｎＡ －Ｄｓ－ｔ
ｎα′ －Ｒｕ（１）－Ｒｖ（１）＋Ｒｓ（１）＋Ｒｔ（１）］／β （１７）

称上式为 ｒα′方程，它是包含 Ｎ－１个方程的方程组。实验键距 Ｄｕ－ｖ
ｎＡ 和 Ｄｓ－ｔ

ｎα′可由晶体结构资料

（晶格类型、晶格常数等）求出。上式中上标 ｕ、ｖ、ｓ和 ｔ指的是成键原子α的标志符号。

在分子和晶体内，由同样的原子形成的键距相同的各键称为等同键。在一个分子或晶体

的结构单元（晶胞）内，键序为α的键的等同键的总数用符号 Ｉα表示，且

Ｉα ＝ ＩＭＩＳＩＫ （１８）

式中，ＩＭ 表示在一个分子或一个晶体结构单元内包含的参考原子数目；ＩＳ表示形成的α键的

等同键的数目；ＩＫ表示成键原子的异同引起的多重性，当成键的两个原子为同类原子时其值

为 １，为不同原子时其值为 ２。

ＥＥＴ认为在一个结构单元内的全部共价键上的总共价电子数目等于该结构单元内全部原

子的总共价电子数。用数学式子可表示为：

ｎＡ∑Ｉαｒα ＝ ｎｆｊｎｃｊ （１９）

ｆｉＡ ＝
∑

ｊ

∑
ｊ

∑
α

Ｉαｒα

（２０）

上式中，α是结构单元中的共价键序号（α＝Ａ，Ｂ，Ｃ，⋯），ｊ是结构单元中的原子序号，∑
ｊ

ｎｃｊ

为结构单元内全部 ｊ个原子提供的共价电子总数。 ｒα的定义见（１６）式，其中 ｒＡ＝１。此式即为

ｎＡ方程。

在设定各原子杂阶的前提下，由 ｎＡ方程和 Ｎ－１个 ｒα′方程便可求出 Ｎ个 ｎα 值。它们分
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别代入 Ｎ个键距方程中去，就可求出各键的理论键距 Ｄｕ－ｖ
ｎα 值。将理论键距和实验键距的

差值

｜ΔＤｕ－ｖ
ｎα ｜＝｜珚Ｄｕ－ｖ

ｎα －Ｄｕ－ｖ
ｎα ｜ （２１）

称为键距差，以

｜ΔＤｕ－ｖ
ｎα ｜＜０．００５ｎｍ （２２）

判断所设原子状态是否与实际符合。若所有各键都满足式（２２），则认为一级近似下所选的原

子杂阶与实际情况是一致的，否则需另设原子杂阶，重新计算。
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第五章 工程结构钢

工程结构钢是指专门用来制造各种工程结构的一大类钢种，如制造桥梁、船体、油井或矿

井架、钢轨、高压容器、管道和建筑钢结构等。它主要是承受各种载荷，所以要求有较高的屈服

强度、良好的塑性和韧性，以保证工程结构的可靠性。由于工作环境是暴露在大气中，温度可

低到零下 ５０℃，故要求低温韧性，并要求耐大气腐蚀。此外，还需要有良好的工艺性能，包括

经受剧烈的冷变形，如冷弯、冲压、剪切，以及良好的焊接性等。

工程结构钢包括碳素工程结构钢和高强度低合金钢。前者属于非合金钢，后者属于低合

金钢。１９９５年我国钢产量中，高强度低合金钢占 ２０％左右，碳素工程结构钢占了 ７０％，故工程

结构钢占总钢产量的 ９０％左右。

随着工业和科学技术的发展，碳素工程结构钢难以满足重要机械构件的需要，因而近

２０～３０年来，世界各国均在大力进行低合金高强度钢和微合金化钢的开发与生产。因此，这类

钢的发展历程大体上经历了以下几个阶段：

① 最初，设计依据是抗拉强度，较少考虑屈服强度、韧性和焊接性；普遍的连接构件的工

艺是铆接，因此，钢的含碳量较高，质量分数约为 ０郾３％，钢材供货状态是热轧，几乎不控制轧

制温度。

② 采用焊接作为连接构件的方法，因此要求降低钢中含碳量，为了保持强度，钢中含锰量

增高，但是并未注意到锰对钢的韧性的有利作用。

③ 焊接构件的脆性断裂，使人们认识到冲击韧性和断裂韧性的重要性，要求钢的韧 －脆

转折温度低些，同时也认识到高屈服强度更重要。因此，钢中含碳量进一步降低，但锰量仍保

持高水平。人们认识到高的 Ｍｎ－Ｃ比对冲击韧性的好处以及“晶粒度”的重要意义。

④ 用晶粒细化剂，如 ＡｌＮ细化晶粒。细化晶粒的结果，屈服强度从 ２２５ＭＰａ提高到 ３００

ＭＰａ，韧 －脆转折温度降到 ０℃以下。但是这种细化晶粒的方法只能在正火状态下使用。

⑤ 在保持低碳、高锰、细化晶粒的条件下，利用析出强化进一步提高钢的屈服强度。细化

晶粒的方法是加 Ｎｂ、Ｖ或 Ｔｉ。当时，加入的主要元素是 Ｎｂ，因为它使热轧状态的钢材有较高的

强度。但是早期轧钢的终轧温度很高，因而钢材晶粒粗大，冲击韧性较差。

⑥ 降低终轧温度，以解决热轧钢材晶粒粗化问题。这种工艺既细化晶粒又有一定的析出

强化。钢的屈服强度达到 ４５０－５２５ＭＰａ，韧 －脆转折温度降低到 －８０℃。这类钢称为微合金

化、控轧、低碳、低合金高强度钢，简称微合金化钢。

⑦ 为了改善钢材的成型性，特别是改进钢板的全厚度上的塑性与韧性，人们认识到控制

钢中夹杂物形态的重要性。非金属夹杂物沿钢板的某些部位呈平面列状排列不仅对韧性、塑

性有害，而且易于造成焊接缺陷和层状撕裂。为了解决这个问题，往钢中加入 Ｚｒ、稀土元素和

Ｃａ等，以控制夹杂物形态。

这个简单的回顾表明，在低合金高强度钢发展的后期，Ｎｂ、Ｖ、Ｔｉ已进入了历史舞台，微合

金化的概念也开始形成。

微合金化低合金高强度钢与普通碳素钢相比，屈服强度约高 ５０％ －１００％。根据国外计



算，普通碳素钢每吨的价格为 ３００美元，加微合金元素以后成本增加 ５～１０美元，而微合金化

的低合金高强度钢材售价可达 ３１０～３１５美元，因此生产这类钢材可增加钢厂的利润。与此同

时，采用这类钢材制造的机械构件的重量可减轻 ２０％ ～３０％，可为机械工业节约许多钢材。

第一节 工程结构钢的合金化

常用的工程结构钢是热轧态或正火态使用的低碳钢，显微组织是铁素体 －珠光体。为了

能承受更大的载荷并减轻结构的重量，要求钢材有较高的强度和良好的塑性。因此，通过对铁

素体 －珠光体组织加入合金元素提高强韧性。

一、工程结构钢的强化

在铁素体 －珠光体钢中，合金元素对强化的贡献有：① 溶入铁素体起固溶强化；② 细化

晶粒起细晶强化；③ 析出弥散的碳化物、碳氮化物，起沉淀强化；④ 增加珠光体含量。

１郾固溶强化

主要利用锰、硅、铜、磷等元素溶入铁素体来提高强度。磷的强化作用最大，由于低碳钢的

塑性储备大，加入一定量磷不致过多降低韧性和塑性，磷作为强化元素质量分数一般不超过

０郾１％。锰和硅为常用的固溶强化元素，一般锰质量分数不超过 ２％，硅质量分数不超过

０郾８％，否则对塑性、韧性、冷弯性能和焊接性不利。例如，锰和硅每增加屈服强度 １０ＭＰａ，使伸

长率分别下降 ０郾６％和 ０郾６５％。铜作为钢中的残余元素加以利用，一般含 ０郾２５％ ～０郾５％。微

量铜可提高钢的耐大气腐蚀性能。国际上有的工程结构钢主要加入少量铬和镍，铬不超过

０郾８％，镍不超过 ０郾７％，它们不产生固溶强化作用。

图 ５－１ Ｃ－Ｍｎ钢和 Ｃ－Ｍｎ－Ｎｂ钢实测的

Ｈａｌｌ鄄Ｐｅｔｃｈ关系

图 ５－２ 微量合金元素对奥氏体晶粒长大特

征的影响

２郾细晶强化

从图 ５－１的 Ｈａｌｌ－Ｐｅｔｃｈ关系可见，Ｃ－Ｍｎ钢和 Ｃ－Ｍｎ－Ｎｂ钢晶粒愈细小，钢的屈服强度

呈线性上升。细化晶粒的途径有多种，其中重要的是用铝脱氧和合金化。用铝脱氧生成的细

小弥散的 ＡｌＮ质点，用钛，铌、钒的微合金化生成弥散的氮化物、碳化物和碳氮化物，这些弥散

相都能钉扎晶界，阻碍奥氏体晶粒长大，转变后细化铁素体晶粒和珠光体。钛、铌、钒和铝对钢

中加热时奥氏体晶粒长大倾向的影响见图 ５－２。曲线上阴影斜线区为各种钢的奥氏体晶粒
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粗化温度范围，低于此温度范围，这些弥散相对晶界有足够的钉扎力以阻止奥氏体晶粒长大。

钛的作用最强，铌次之，铝又次之，而钒较弱。溶质原子偏聚于奥氏体晶界，产生对奥氏体晶界

的拖曳作用，抑制晶粒长大，如铌、钼等元素。

另外，钢中加入降低 Ａ３温度的合金元素，可使奥氏体在更低温度转变而细化铁素体晶粒

和珠光体区域，如加入 １郾０％ ～１郾５％的锰可降低 Ａ３约 ５０℃。铬和镍与锰一样可增加奥氏体

过冷能力，使转变温度降低，细化钢的显微组织，提高了钢的强度。

上述细化奥氏体晶粒的措施互相补充，配之以恰当的轧制和热处理工艺，就可以细化钢的

晶粒。

３郾沉淀强化

应用钒、铌、钛的微合金化，使过冷奥氏体发生相间沉淀和铁素体中析出弥散的碳化物和

碳氮化物，产生沉淀强化。氮化物最稳定，一般在奥氏体中沉淀，对奥氏体高温形变、再结晶和

晶粒长大起抑制作用。碳化物和碳氮化物稳定性稍差，一般在奥氏体转变中产生相间沉淀和

从过饱和铁素体中析出，从而产生沉淀强化。微合金钢中的相间沉淀见图 ５－３，这是 ＶＣ相间

沉淀。微合金钢中主要的沉淀强化相是 ＶＣ、ＮｂＣ和 ＴｉＣ，其粒子尺寸在 ２－１０ｎｍ范围具有最

大的沉淀强化效应。钢中每加入质量分数为 ０郾０１％的铌和钛，使屈服强度增高 ３０～５０ＭＰａ；每

增加质量分数 ０郾１０％的钒，使屈服强度增高 １５０～２００ＭＰａ。

图 ５－３ Ｖ－Ｔｉ－Ｎ钢中的相间沉淀 ＶＣ

当钢中含有一定量碳和氮时，钢中微量钛主要

以 ＴｉＮ出现，细化奥氏体晶粒。钢中微量铌既可以在

高温形变时析出 ＮｂＮ和铌的晶界偏聚细化奥氏体晶

粒，又可以在随后发生相间沉淀和从过饱和铁素体

中析出 Ｎｂ（Ｃ、Ｎ）产生沉淀强化。钒主要是在相变时

发生相间沉淀和从过饱和铁素体中析出 ＶＣ，产生沉

淀强化。

根据上述强化机制和 Ｈａｌｌ鄄Ｐｅｔｃｈ关系，Ｐｉｃｋｅｒｉｎｇ

和 Ｇｌａｄｍａｎ提出了综合屈服强度表达式：

σｙ ＝σ０＋σＳ＋σｐ＋σｄ

式中：σ０为基体对强度的贡献，约 ２００ＭＰａ；σＳ表示几种元素的固溶强化；σｐ表示几种元素的

沉淀强化；σｄ是细晶强化。

二、铁素体 －珠光体组织的冷脆性

具有铁素体 －珠光体组织的工程结构钢在 －５０℃到 ＋１００℃范围使用，因而要求有较低

的韧 －脆转化温度 ＦＡＴＴ５０（℃）。影响钢的冲击韧性和韧 －脆转化温度的因素有含碳量、晶粒

尺寸、固溶元素、弥散析出相和非金属夹杂物等。

随含碳量的增加，钢中珠光体含量相应增加。珠光体由于有大量脆性的片状渗碳体，因而

有高的韧 －脆转化温度，一般在 １００℃以上。钢中每增加 １％体积珠光体，将使 ＦＡＴＴ５０（℃）升

高 ２郾２℃。故工程结构钢的碳质量分数一般不超过 ０郾２５％。

钢中合金元素锰、镍和铬固溶于铁素体中可降低 ＦＡＴＴ５０（℃），而磷、硅固溶后均升高

ＦＡＴＴ５０（℃）。锰质量分数在 １％ ～１郾５％范围可促进铁素体在形变时发生交滑移，使｛ｌ１２｝＜１１１

＞滑移系在低温下仍起作用，且锰还使三次渗碳体难于在铁素体晶界析出，减少了晶界的裂纹
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源。故锰可改善钢的冲击韧性，稍降低 ＦＡＴＴ５０（℃）。镍和锰一样促进铁素体在形变时发生交

滑移，降低其存在温度，使 ＦＡＴＴ５０（℃）降低，并提高冲击韧性。磷、锡、硅则相反，限制铁素体在

形变时发生交滑移，使｛ｌ１２｝＜１１１＞滑移系失去作用的温度升高，从而降低冲击韧性，升高 ＦＡＴＴ５０

（℃）。碳、氮在铁素体中溶解量虽小，但危害最大。固溶的间隙碳、氮原子强烈升高钢的 ＦＡＴＴ５０

（℃），并产生应变时效。少量铝可固定氮和脱氧，并细化晶粒，使钢的 ＦＡＴＴ５０（℃）下降。

细化铁素体晶粒和珠光体团不仅可以提高强度，而且可以提高冲击韧性和降低 ＦＡＴＴ５０

（℃）。含钛和铌的钢在高温轧制时，钢中细小的 ＴｉＮ和轧制时析出的 Ｎｂ（Ｃ、Ｎ）及铌的晶界偏

聚都可细化奥氏体晶粒，有效地降低钢的 ＦＡＴＴ５０（℃）。

微合金钢中的钛、铌、钒形成沉淀强化相 ＴｉＣ、Ｎｂ（Ｃ、Ｎ）、ＶＣ等，产生沉淀强化，使钢的强度

增加，随之钢的 ＦＡＴＴ５０（℃）也有所升高。这种对韧性的不良影响由于为细化晶粒的作用所抵

消，所以用钛、铌、钒的微合金化方法是可行的。

钢中存在的非金属夹杂物降低钢的冲击韧性。塑性 ＭｎＳ夹杂物在轧制时沿轧制方向延

伸成条状，割裂基体，恶化钢的横向性能，使之下降 ６０％ ～７０％。钢中加入稀土元素，可与硫、

氧等杂质元素形成球状不变形的稀土硫氧化物（ＲＥ）２Ｏ２Ｓ，条状的 ＭｎＳ消失，使横向与纵向冲

击韧性趋于一致。

三、工程结构钢的焊接性

焊接是构成金属结构的常用方法。金属结构要求焊缝与母材有牢固的结合，强度不低于

母材，焊缝的热影响区有较高的韧性，没有焊接裂纹。焊接时，焊缝被钢液填充，电弧移走后，

焊缝的热量为周围的母材所吸收，焊缝的冷速很大，往往超过母材钢种的临界冷却速度而发生

局部淬火，产生相变，在焊缝和热影响区产生很大的内应力。热影响区由于温度高而引起晶粒

粗化。这些都促使焊接裂纹的产生。

因加入合金元素而恶化工程结构钢焊接性的因素有：增加钢的淬透性，焊后冷却时发生

马氏体相变，升高内应力；钢中含碳量增高马氏体的比容和硬度，引起内应力增加；降低 ＭＳ

点，使马氏体转变温度降低，此时钢的塑性较差；钢中含氢量高将使钢的塑性下降，引起氢脆。

这些都将恶化钢的焊接性。

综合考虑钢的焊接性，是以焊缝热影响区的硬度来判断的。经验表明，当其硬度达到 ３５０

ＨＶ时，易产生裂纹。故一般控制其硬度不超过 ２５０ＨＶ。钢焊接性的好坏主要决定于钢的淬

透性和淬硬性，这两者取决于钢的含碳量和合金元素含量。碳是最有害的元素，其他如锰、铬、

钼等提高钢的淬透性的元素也是有害的。为估价钢的焊接性，通常用碳当量，即选择适当的系

数把其他合金元素对钢焊接性的影响和对热影响区硬化倾向的作用折合成碳的作用的当量系

数，最后加成钢的总碳当量 Ｃ当量，作为钢的焊接性好坏的判据。

对于抗拉强度在 ４９０～５９０ＭＰａ级的钢，其碳当量公式为：

Ｃ当量 ＝ Ｃ＋Ｍｎ／６＋Ｓｉ／２４＋Ｃｒ／５＋Ｎｉ／１５＋Ｍｏ／４＋Ｃｕ／１３＋Ｐ／２＋Ｖ／１０

式中元素符号为各元素之质量百分数，Ｃｕ≥０郾５％、Ｐ≥０郾０５％时才计算。热影响区的最高硬度为：

ＨＶ＝（６６６Ｃ当量 ＋４０）±４０

当钢的碳当量在 ０郾４７以上时，热影响区的硬度可超过 ３５０ＨＶ，这是一个界限。此时为了

安全，防止裂纹产生，在焊接工艺上要采取措施，如预热焊件母材，焊后退火等方法，以减少焊

接内应力。

７１



我国的高强度低合金钢是锰系的钢种，一般 Ｍｎ在 １郾５％左右。锰能显著提高碳当量，因

此钢中实际碳质量分数不能超过 ０郾１８％。如再考虑其他合金元素的作用，钢的实际含碳量还

要进一步降低。微合金钢中由于微合金化元素含量很低，一般这些微量元素对焊接性无明显

的不良影响。而微量钛的加入（Ｔｉ＝０郾０１％ ～０郾０２％）可形成弥散的 ＴｉＮ，细化母材晶粒，阻止

热影响区晶粒长大，显著改善焊缝和热影响区的韧性，提高钢的焊接性。

四、工程结构钢的耐大气腐蚀性能

工程结构多是在大气或海洋大气中服役，在潮湿空气作用下，会产生电化学腐蚀，因而要

求有抗大气腐蚀的能力。钢中加入少量铜、磷、镍、铬等元素，都能提高钢抗大气腐蚀的能力。

少量铜非常有效地提高钢抗大气腐蚀的能力。钢中的铜不易发生腐蚀，而以铜元素沉积

在钢的表面，它具有正电位，成了钢表面的附加阴极，促使钢在很小的阳极电流下达到钝化状

态。为提高钢的抗大气腐蚀能力，一般在钢中加入质量分数为 ０郾２５％ ～０郾５０％的铜。有些铁

矿石含铜，故也可以作为钢中的残留元素而发挥作用。

磷也有提高钢抗大气腐蚀的能力，为此钢中可加入质量分数为 ０郾０６％ ～０郾１５％的磷。少

量镍和铬都能促进钢的钝化，减少电化学腐蚀。加入微量的稀土金属也有良好效果。若同时

加入几种耐蚀的少量和微量元素，则提高耐蚀性的效果更佳，其中铜和磷共同作用最为有效。

我国研制开发了 ０９ＣｕＰＴｉ、０８ＣｕＰＶ及 ｌ０ＭｎＰＮｂＲＥ等耐候钢。美国有 Ｃｏｒｔｅｎ系列耐候钢，其中的

ＣｏｒｔｅｎＡ为 Ｃｒ－Ｎｉ－Ｃｕ－Ｐ系 ｗ（（Ｃｒ）＝０郾３０％ ～１郾２５％，ｗ（Ｎｉ）≤０郾６５％，ｗ（Ｃｕ）＝０郾２５～

０郾５５％，ｗ（Ｐ）＝０郾０７～０郾１５％）作为耐大气和海水腐蚀用钢。ＣｏｒｔｅｎＢ和 Ｃ不含磷而含铝，

ｗ（Ａ１）＝０郾０２～０郾１０％。

第二节 铁素体 －珠光体钢

这类钢服役时的显微组织是铁素体 －珠光体，包括碳素工程结构钢、高强度低合金钢和微

合金化钢。

一、碳素工程结构钢

国家标准规定，碳素工程结构钢按屈服强度分为五级，即 Ｑ１９５、Ｑ２１５、Ｑ２３５、Ｑ２５５和 Ｑ２７５，

其中 Ｑ表示屈服强度，其后的数字表示屈服强度值，单位为 ＭＰａ。Ｑ２３５根据质量要求分为 Ａ、

Ｂ、Ｃ、Ｄ四个等级，主要按钢中硫和磷的含量来区分，其中 Ｄ还要求加入细化晶粒元素。Ｑ２１５

和 Ｑ２５５只有 Ａ、Ｂ两个级别，Ｑ１９５和 Ｑ２７５没有分级别。钢的屈服强度主要取决于钢中含碳

量，即珠光体含量。碳质量分数从 ０郾０６％ ～０郾３８％范围增加，屈服强度从 １９５ＭＰａ上升到 ２７５

ＭＰａ，伸长率从 ３３％下降到 ２０％。

碳素工程结构钢中有五种常用元素，即碳、硅、锰、硫、磷，其中 ｗ（Ｍｎ）≤１郾０％，ｗ（Ｓｉ）≤
０郾５％，它们是冶炼工艺中为了脱氧和稳定硫的需要而加入的。碳素工程结构钢因冶炼中脱氧

程度不同而分为沸腾钢、半镇静钢和镇静钢。沸腾钢规定 ｗ（Ｓｉ）≤０郾０７％，在钢号末加 Ｆ表示

之；半镇静钢中 ｗ（Ｓｉ）＝０郾０５％ ～０郾１７％，并在钢号末加 ｂ来表示之；镇静钢中 ｗ（Ｓｉ）＝０郾１２％

～０郾３０％，但在钢号末不加字。

碳素工程结构钢大部分以热轧成品供货，少部分以冷轧成品供货，如冷轧薄板、冷拔钢管、
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冷拉钢丝等。用于冷轧板的钢有 ０８Ｆ、０８Ａ１、０６Ｔｉ等，冷轧成板后经再结晶退火，最后施以

１％ ～３％平整变形，以消除上、下屈服点，保证深冲要求。０８Ｆ钢由于有自由氮存在，即使平整

后仍有应变时效倾向，出现上、下屈服点，在冲压时出现板面不平整的吕德斯带。因此，可加入

固定氮的元素如铝或钛，以形成 ＡｌＮ或 ＴｉＮ，消除了钢的应变时效倾向。

二、高强度低合金钢

为提高碳素工程结构钢的强度，加入少量合金元素，利用合金元素产生固溶强化、细晶强

化和沉淀强化。细晶强化使钢的韧 －脆转化温度降低，来抵消由于碳、氮化物沉淀强化使钢的

韧 －脆转化温度的升高。

工程用高强度低合金钢中 １６Ｍｎ是典型钢种，有较高的强度、良好的塑性和低温韧性以及

焊接性，是我国这类钢中产量最多、用量极广的钢种。根据产品截面厚度不同，其屈服强度在

２９５～３４５ＭＰａ之间，如表 ５－１所示。

表 ５－１ １６Ｍｎ钢的力学性能

板厚／ｍｍ 屈服强度／ＭＰａ 抗拉强度／ＭＰａ 伸长率／％

≤１６ ３４５ ５１０ ２２

＞１６～２５ ３２５ ４９０ ２１

＞２５～３６ ３０５ ４０７ ２１

＞３６～５０ ２９５ ４７０ ２１

１６Ｍｎ中，ｗ（Ｍｎ）＝１郾２％ ～１郾６％，起着固溶强化作用，锰降低 Ａ３温度，增大钢的奥氏体过

冷能力，细化铁素体晶粒，降低钢的冷脆性和 ＦＡＴＴ５０（℃）。下面给出由 １６Ｍｎ钢实际的化学成

分和晶粒尺寸计算强度和 ＦＡＴＴ５０（℃）的回归方程：

σｓ（ＭＰａ）＝１５郾４（３郾５＋２郾１Ｍｎ＋５郾４Ｓｉ＋２３Ｎｆ＋１郾１３ｄ－１／２）

σｂ（ＭＰａ）＝１５郾４（１９郾１＋１郾８Ｍｎ＋５郾４Ｓｉ＋０郾２５珠光体含量 ＋０郾５ｄ－１／２）

ＦＡＴＴ５０（℃）＝ －１９＋４４Ｓｉ＋７００Ｎｆ１／２＋２郾２珠光体含量 －１１郾５ｄ－１／２）

式中元素符号为该元素的质量分数，Ｎｆ为自由氮的质量分数，ｄ为铁素体晶粒尺寸，μｍ。

１６Ｍｎ钢广泛用于生产钢筋和建筑钢结构，也应用于多种专用钢，如桥梁、容器、造船等用

钢。为进一步改善其综合性能，提高综合成材率，采用微量元素处理，如微钛处理和微铌处理

１６Ｍｎ钢。与微合金钢不同，其钛和铌的质量分数很低（＜０郾０２％）。微铌处理后，１６Ｍｎ钢的

屈服强度增加约 ４０ＭＰａ，－４０℃冲击功可达 ６０Ｊ，提高了一倍以上。

１５ＭｎＴｉ、１６ＭｎＮｂ、１５ＭｎＶ钢屈服强度属于 ３９０ＭＰａ级别，利用加入微量钛、铌、钒起细化晶

粒和沉淀强化作用。这类钢用于制造桥梁、船舶、容器。１５ＭｎＶＮ钢屈服强度属于 ４４０ＭＰａ级

别，钢中加入 ０郾０２２％的氮，以形成稳定的 ＶＮ，比 ＶＣ更有效地起细化晶粒和沉淀强化作用。

１５ＭｎＶＮ钢是为适应建筑和桥梁工程而开发的钢种。上述两种级别的钢一般采用正火作为最

终热处理状态。

三、微合金钢

微合金钢是 ２０世纪 ７０年代以后发展起来的一大类高强度低合金钢，其关键是细晶和沉
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淀强化。为了充分发挥微合金元素钛、铌、钒的作用，同时发展了与之配套的控制轧制和控制

冷却的生产工艺。微合金元素在控制轧制和控制冷却生产过程中，对微合金钢的组织和性能

产生很大的影响。钛、铌、钒等微合金元素有以下四方面的作用。

图 ５－４ 微合金元素对 Ｃ－Ｍｎ钢

再结晶终止温度的影响

１郾抑制奥氏体形变再结晶

在热加工过程中，通过应变诱导析出铌、钛、钒的氮化

物，沉淀在晶界、亚晶界和位错上，起钉扎作用，有效地阻

止奥氏体再结晶的晶界和位错的运动，抑制再结晶过程的

进行。铌还偏聚在奥氏体晶界，增强晶界原子间结合力，

对再结晶晶界起拖曳作用。铌、钛、钒对 Ｃ－Ｍｎ钢再结晶

终止温度的影响见图 ５－４。铌在阻止形变奥氏体的回复

和再结晶方面作用最强，钛次之，钒较弱。在高温区，铌以

固溶原子对晶界迁移的拖曳作用为主，在低温奥氏体区，

以应变诱导析出的 Ｎｂ（Ｃ、Ｎ）粒子的钉扎晶界作用为主。

２郾阻止奥氏体晶粒长大

在锻造和轧制过程中，每一道次后，再结晶完了，就要

发生晶粒长大。通过加钛和铌形成了 ＴｉＮ或 Ｎｂ（Ｃ、Ｎ），它

们在高温下非常稳定，其弥散分布对控制高温下的晶粒长

大有强 烈 的 抑 制 作 用，见 图 ５－２。微 量 铌（ｗ（Ｎｂ）＜

０郾０６％）形成的 Ｎｂ（Ｃ、Ｎ）在 １２５０℃也未完全溶于奥氏体，在轧制中 １１５０℃以下又有部分铌重

新以 Ｎｂ（Ｃ、Ｎ）析出，因而阻止奥氏体晶粒长大作用可达 １１５０℃。微量钛（ｗ（Ｔｉ）≤０郾０２％）以

ＴｉＮ形式从高温固态钢中析出，呈弥散分布，对阻止奥氏体晶粒长大很有效。

３郾沉淀相与沉淀强化

钛和铌的碳化物和氮化物有足够低的固溶度和高的稳定性。钒只有在氮化物中才这样。

一般微合金钢中的沉淀强化相主要是低温下析出的 Ｎｂ（Ｃ、Ｎ）和 ＶＣ。微合金元素铌、钛、钒对

钢的屈服强度的影响见图 ５－５。 ｗ（Ｎｂ）≤０郾０４％时，细化晶粒造成屈服强度的增量Δσｇ大于

沉淀强化引起的增量Δσｐ；ｗ（Ｎｂ）≥０郾０４％时，Δσｐ增量大大增加，而Δσｇ保持不变。钒引起沉

淀强化使钢的屈服强度增量Δσｐ最显著，而钛的作用处于铌和钒之间。

图 ５－５ 微合金元素对钢屈服强度的影响

σｇ为晶粒细化的贡献，σｐ为沉淀强化的贡献
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４郾改变钢的显微组织

钛、铌、钒等合金碳化物和氮化物随奥氏体化温度升高有一定的溶解量，如 Ｎｂ（Ｃ、Ｎ）在

１１５０℃溶于奥氏体的铌约 ０郾０３％，而 Ｖ（Ｃ、Ｎ）更易溶于奥氏体。在轧制加热时，溶于奥氏体的

微合金元素提高了过冷奥氏体的稳定性，降低了发生先共析铁素体和珠光体的温度范围，低温下

形成的先共析铁素体和珠光体组织更细小，并使相间沉淀 Ｎｂ（Ｃ、Ｎ）和 Ｖ（Ｃ、Ｎ）的粒子更细小。

生产微合金钢时，采用控制轧制和控制冷却工艺，可以使钢的性能得到大大提高，使之具

有高的强度和韧性的配合。其关键在于微合金元素使钢在转变前的奥氏体中，在热变形过程

中达到了合理的组织状态，在转变后得到更细小的铁素体晶粒。

传统的控制轧制是在低于再结晶终止温度时变形，奥氏体在终了时仍保持加工状态的薄

饼形晶粒。随后的控制冷却时，铁素体在奥氏体晶界和晶内滑移带上多处形核。加入微合金

元素是为了在热加工时应变诱导析出，阻碍奥氏体再结晶，升高奥氏体再结晶温度。只有 Ｎｂ

（Ｃ、Ｎ）是最理想的应变诱导析出相；ＴｉＮ由于沉淀温度太高，不能成为应变诱导析出相；而 ＶＮ

和 ＶＣ沉淀的温度太低，不能用来抑制奥氏体再结晶，只能用来作为沉淀强化相。为适应传统

的控制轧制工艺，发展了 Ｎｂ－Ｖ复合微合金钢，铌主要用来在高温形变时产生应变诱导析出

相 Ｎｂ（Ｃ、Ｎ），细化奥氏体晶粒；而钒主要用来产生沉淀强化相 Ｖ（Ｃ、Ｎ）。

再结晶控制轧制的终轧温度高于再结晶终止温度。首先要允许奥氏体发生再结晶，并抑

制热变形后再结晶奥氏体的粗化和避免应变诱导析出。对此有两种微合金化方法。其一是加

入微量钛（ｗ（Ｔｉ）＝０郾０１０％ ～０郾０２０％）使之在钢液凝固后析出稳定弥散的 ＴｉＮ质点，抑制经反

复形变再结晶细化的奥氏体晶粒长大，并以 Ｖ（Ｃ、Ｎ）作为低温析出的沉淀强化相。由于在高

温热变形时几乎没有应变诱导的 Ｖ（Ｃ、Ｎ）产生，而在冷却到低温时产生沉淀强化 Ｖ（Ｃ、Ｎ），由

此发展出了再结晶控轧的 Ｖ－Ｔｉ－Ｎ钢。其二是以 Ｎｂ－Ｍｏ复合微合金化，利用未溶的 Ｎｂ（Ｃ、

Ｎ）质点钉扎晶界的作用和钼、铌在晶界偏聚产生对晶界迁移的拖曳作用，抑制奥氏体再结晶

晶粒长大，低温析出弥散的 Ｎｂ（Ｃ、Ｎ）产生沉淀强化。

适用于传统控制轧制的 Ｘ６５管线用钢，应用在高纬度严寒地区的石油和天然气输送管

线。其成分为：ｗ（Ｃ）＝０郾１０％，ｗ（Ｓｉ）＝０郾２５％，ｗ（Ｍｎ）＝１郾３５％，ｗ（Ｎｂ）＝０郾０４％，ｗ（Ｖ）＝

０郾０４％。钢的碳当量为 ０郾３２，钢坯加热温度为 １２５０℃，粗轧的终轧温度为 １０００℃，第一道次

终轧温度为 ９８０℃，最终终轧温度为 ８３０℃，板带卷曲温度为 ６３０℃。其力学性能为σＳ＝４６５

ＭＰａ，σｂ＝５７５ＭＰａ，δ＝２２％，－２５℃冲击功 １２９Ｊ。我国提供产品规格厚度为 ６～１２ｍｒｎ、宽度 １

０５０～１５５０ｍｍ的热轧钢卷。为改善横向冲击韧性，加入稀土元素，按 ＲＥ／Ｓ≥２～３。

具有铁素体 －珠光体组织的低合金钢和微合金钢的屈服强度的极限约 ４４０ＭＰａ。若要求

更高强度和韧性的配合，就需要采用进一步相变强化的方法。主要是适当降低钢的含碳量，以

改善韧性，由此造成强度的损失，由加入合金元素，通过轧后形成低碳贝氏体或马氏体的相变

强化的方法得到补偿。配合加入微合金元素如铌，以细化晶粒并进一步提高韧性。

第三节 低碳贝氏体和马氏体钢

一、低碳贝氏体钢

低碳贝氏体钢在轧制或正火后控制冷却，直接得到低碳贝氏体组织，与相同含碳量的铁素
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体 －珠光体组织相比，有更高的强度和良好的韧性。利用贝氏体相变强化，钢的屈服强度可达

４９０～７８０ＭＰａ。钢中的主要合金元素是能显著推迟先共析铁素体和珠光体转变，而对贝氏体

转变推迟较少的钼和硼。钼和硼对过冷奥氏体恒温转变曲线的影响见图 ５－６。在此基础上

再加入锰、铬、镍等元素，进一步推迟先共析铁素体和珠光体转变，并使 ＢＳ点下降，以获得下贝

氏体组织。与上贝氏体相比，下贝氏体有更高的强度和低得多的韧 －脆转化温度，如图 ５－７

所示。另外通过微合金化，充分发挥铌、钛、钒的细化晶粒和沉淀强化的作用。低碳贝氏体钢

的化学成分范围为：ｗ（Ｃ）＝０郾１０％ ～０郾２０％，ｗ（Ｍｏ）＝０郾３％ ～０郾６％，ｗ（Ｍｎ）＝０郾６％ ～１郾６％，

ｗ（Ｂ）＝０郾００１％ ～０郾００５％，ｗ（Ｖ）＝０郾０４％ ～０郾１０％，ｗ（Ｎｂ）或 ｗ（Ｔｉ）＝０郾０１０％ ～０郾０６％，并经

常加 ０郾４％ ～０郾７％的 Ｃｒ。

图 ５－６ 过冷奥氏体恒温转变开始曲线 图 ５－７ 低碳贝钢的抗拉强度与韧 －脆转化温度

１４ＭｎＭｏＶ和 １４ＭｎＭｏＶＢＲＥ钢是我国发展的低碳贝氏体钢，用于制造容器的板材和其他

钢结构，其屈服强度为 ４９０ＭＰａ级。板厚小于 １４ｍｍ时，在热轧态即可得到贝氏体；板厚大于

１４ｍｍ时，需要正火热处理。为消除内应力，需要高温回火。１４ＭｎＭｏＶＢＲＥ钢的性能见表

５－２。这类钢的焊接性不好，厚板在焊接前需预热至 １５０℃以上，单层板焊后可用工频感应加

热以消除焊缝残余应力。

表 ５－２ １４ＭｎＭｏＶＢＲＥ钢的力学性能

板厚／ｍｍ 工 艺 σ０郾２／ＭＰａ σｂ／ＭＰａ ２５℃ａｋ／（Ｊ·ｃｍ－２） －２０℃ａｋ／（Ｊ·ｃｍ－２）

６ 热轧 ５５０ ７６５ ９４ ７１

２１ ９００℃正火 ６５０℃回火 ５３０ ６４５ ８５ ５８

为了提高钢的室温和低温韧性，改善焊接性，发展了超低碳贝氏体钢，钢的碳质量分数降

低到 ０郾０２％，并加入 ０郾０１％的 Ｔｉ，成为 Ｍｎ－Ｍｏ－Ｎｂ－Ｔｉ－Ｂ超低碳贝氏体钢。通过传统的控

制轧制和控制冷却，得到高位错密度的细小贝氏体组织。这种钢可在 ０℃以下服役。

二、针状铁素体钢

这类钢的显微组织是低碳或超低碳的针状铁素体，属于贝氏体，其α片呈板条状，具有高
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位错密度，在含铌钢中 Ｎｂ（Ｃ、Ｎ）可细化晶粒和起沉淀强化作用。这类钢的低碳或超低碳

（ｗ（Ｃ）＝０郾１０％），是为了改善钢的韧性；钢中加入钼和锰是为了推迟先共析铁素体和珠光体

转变，降低 ＢＳ点，使针状铁素体在 ４５０℃以下形成。典型的钢种为 Ｍｎ－Ｍｏ－Ｎｂ钢，其成分范

围为 ｗ（Ｃ）≤０郾１０％，ｗ（Ｍｎ）＝１郾６％ ～２郾０％，ｗ（Ｍｏ）＝０郾２～０郾６％，ｗ（Ｎｂ）＝０郾０４～０郾０６％，有

时还加 ｗ（Ｖ）０郾０６％或 ｗ（Ｔｉ）０郾０１％。其屈服强度高于 ４７０ＭＰａ，伸长率≥２０％，室温冲击值

≥８０Ｊ，并具有好的低温韧性。

这类钢进行传统的控制轧制和控制冷却后，可以达到高强韧性，保证得到极细的晶粒和针

状铁素体片，高位错密度的细小的亚结构和弥散的 Ｎｂ（Ｃ、Ｎ）沉淀。超低碳的针状铁素体钢不

仅有良好的低温韧性，而且有良好的焊接性，成功地应用于制造寒带输送石油和天然气的

管线。

三、低碳马氏体钢

工程机械上对运动的部件和低温下使用的部件，要求有更高的强度和良好的焊接性，因而

生产了低碳马氏体钢。为使钢得到好的淬透性，防止发生先共析铁素体和珠光体转变，加入

钼、铌、钒、硼及控制合理含量的锰和铬与之配合，铌还作为细化晶粒的微合金元素起作用。常

见的有 ＢＨＳ系列钢种，其中 ＢＨＳ－１钢的成分为 ｗ（Ｃ）＝０郾１０％，ｗ（Ｍｎ）＝１郾８０％，ｗ（Ｍｏ）＝

０郾４５％，ｗ（Ｎｂ）＝０郾０５％。其生产工艺为锻轧后空冷或直接淬火并自动回火，锻轧后空冷得到

贝氏体 ＋马氏体 ＋铁素体混合组织，其性能为σ０郾２＝８２８ＭＰａ，σｂ＝１０４９ＭＰａ，室温冲击功 ９６Ｊ，

疲劳断裂周期（２６１郾８５±４６郾９）千周，可用来制造汽车的轮臂托架。若直接淬火成低碳马氏体，

性能为σ０郾２＝９３５ＭＰａ，σｂ＝１１９７ＭＰａ，室温冲击功 ５０Ｊ，－４０℃冲击功 ３２Ｊ，缺口疲劳断裂大于

５００ｋＨｚ。由此看来，这种钢具有极高的强度，好的低温韧性和超群的疲劳性能，可保证部件的

高质量和安全可靠。ＢＨＳ钢坯用来生产车轴、转向联动节和拉杆等，也可用于冷镦、冷拔及制

作高强度紧固件。

另外一种 Ｍｎ－Ｓｉ－Ｍｏ－Ｖ－Ｎｂ系低碳马氏体钢，其屈服强度可达 ８６０～１１１６ＭＰａ、室温冲

击功为 ４６～７５Ｊ。

低碳马氏体钢具有高强度、高韧性和高疲劳强度，达到了合金调质钢经调质热处理后的性

能水平，若采用锻轧后直接淬火并自动回火的工艺，最能发挥其潜力。

四、双相钢

双相钢的显微组织是通过在γ＋α两相区加热淬火，或热轧后空冷得到 ２０％ ～３０％马氏体

和 ８０％ ～７０％铁素体。马氏体呈小岛状或纤维状分布在铁素体基体上。双相钢性能的特点

是：① 低屈服强度，一般不超过 ３５０ＭＰａ；② 钢的应力 －应变曲线是光滑连续的，没有屈服平

台，更无锯齿形屈服现象；③ 高的均匀伸长率和总伸长率，其总伸长率在 ２４％以上；④ 高的加

工硬化指数，在应力 －应变关系σ＝γＫεｎ中，ｎ值大于 ０郾２４，使之经低应变后达到高的屈服强

度增量；⑤ 高的塑性应变比（宽度应变与厚度应变之比），此值大于 １时，冲压件厚度保持均

匀。双相钢首先是为了适应汽车用薄板冲压成型时保持表面光洁，无吕德斯带，并在少量变形

后就提高了强度的需要而开发的；也应用于冷拉钢丝、冷轧钢带或钢管上。

这种铁素体 ＋马氏体组织使钢中的碳在奥氏体发生转变、析出先共析铁素体时集中在奥

氏体中，最后奥氏体转变成中高碳马氏体，而铁素体中间隙碳原子贫化，并在马氏体转变时在
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周围铁素体中由于相变的体积效应而激发出许多位错，这些位错是可动的，未被碳、氮间隙原

子钉扎。这样，双相钢有低的屈服强度，且是连续屈服，无屈服平台和上、下屈服点，加之有强

韧的马氏体岛或纤维，结合牢固的 Ｍ／Ｆ界面，铁素体中又有大量可动位错，使加工硬化率增

大，并且将微孔在相界面的形成及其聚集过程推迟。

根据生产工艺，双相钢可分为退火双相钢和热轧双相钢两大类，两者有不同的合金化

方案。

退火双相钢又称为热处理双相钢。将板、带材在两相区（γ＋α）加热退火，然后空冷或快

冷，得到铁素体 ＋马氏体组织。其化学成分可以在很大范围内变动，从普通低碳钢到低合金钢

均可。为控制硫化物形态，可以加入稀土金属。当钢长时间在γ＋α两相区退火时，合金元素

将在奥氏体和铁素体之间重新分配，奥氏体形成元素如碳、锰等将富集于奥氏体，提高了奥氏

体在过冷条件下的稳定性，抑制了珠光体转变，在空冷条件下即能转变成马氏体。这里要控制

退火温度，以控制奥氏体量和奥氏体中合金元素的浓度及其稳定性。

热轧双相钢，是指在热轧状态下，通过控制冷却得到铁素体 ＋马氏体的双相组织。这就要

求钢在热轧后从奥氏体状态冷却时，首先发生适量的多边形铁素体，其体积分数约为 ７０％ ～

８０％，然后未转变的奥氏体有足够的稳定性，避免产生珠光体和贝氏体，冷却下来后转变成马

氏体。这就要求从合金元素含量和风冷速度上来控制。这类钢要求有较多的合金元素。一般

热轧冲压双相钢的化学成分为：ｗ（Ｃ）＝０郾０４％ ～０郾１０％，ｗ（Ｍｎ）＝０郾８％ ～１郾８％，ｗ（Ｓｉ）＝

０郾９％ ～郾５％，ｗ（Ｍｏ）＝０郾３％ ～０郾４％，ｗ（Ｃｒ）＝０郾４％ ～０郾６％，以及微合金元素钒等。其生产工

艺为：１１５０～１２５０℃加热，８７０～９２５℃终轧，空冷到 ４５５～６３５℃卷曲。加入合金元素硅和极

低碳是为了提高钢的临界点 Ａ３，促使形成所要求含量的多边形先共析铁素体。加入锰、钼、铬

是为了防止卷曲时剩余奥氏体转变为珠光体和贝氏体，最终冷到低温转变为马氏体。

同时，还研制出了热轧非冲压双相钢，用于冷镦钢、冷拔钢、ＩＶ级螺纹钢筋、薄壁无缝钢管

等产品。钢材经热轧后控制冷却，得到铁素体加马氏体双相钢组织，然后经冷拔、冷镦等工艺

制成成品。由于冷却条件良好，可以使用较少的合金元素，降低成本。如用于高速线材轧制生

产散卷控制冷却得到的双相钢丝，钢种为 ０９Ｍｎ２Ｓｉ，０７Ｍｎ２ＳｉＶ；热轧双相冷镦钢棒材钢种为

０８ＳｉＭｎ２；薄壁双相无缝钢管用钢 ０７ＭｎＳｉ等。
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第六章 机械制造结构钢

机械制造结构钢用于制造各种机械零件，如轴类、齿轮、紧固件、轴承和高强度结构件，广

泛应用在汽车、拖拉机、机床、工程机械、电站设备、飞机及火箭等装置上。这些零件的尺寸虽

差别很大，但工作条件是相似的，主要是承受拉、压、弯、扭、冲击、疲劳应力，且往往是几种载荷

同时作用。可以是恒载或变载，作用力的方向是单向或反复的。工作环境是大气、水和润滑

油，温度在 －５０℃ ～１００℃之间。机械零件要求有良好的服役性能，有足够高的强度、塑性、韧

性和疲劳强度等。

机械制造结构钢根据钢的生产工艺和用途，可分为：调质钢、低碳马氏体钢、超高强度结

构钢、渗碳钢、氮化钢、弹簧钢、轴承钢和易削钢等。

第一节 机械制造结构钢的强度与韧性

一般机械零件的主要失效形式是变形和断裂。为保证机械零件正常运转，传统设计只考

虑钢的弹性和塑性，有的根据弹性来设计，在弹性范围内工作，根据比例极限σＰ来计算，这叫

弹性设计；有些零件只允许少量塑性变形，可根据屈服强度σＳ、σ０郾２来计算，称为塑性设计。在

许用应力和σＰ、σ０郾２（或σＳ）之间引入一个安全系数。上述情况是只考虑了强度的强度设计。

对于塑性指标δ、φ及综合反映强度和塑性的韧性指标（如冲击韧性），在设计时并不用于

工程计算，只是根据经验而提出要求。塑性和韧性指标是考虑到零件的安全性，避免发生突然

事故、过载断裂而提出的。对于结构钢，强调了强度和韧性的配合。

多年来，人们为了减轻零件重量，在追求提高钢的强度方面取得了很大进展，使钢的强度

达到了很高水平，如表 ６－１所示。这些高强度的取得，是综合应用了加工强化、细晶强化、固

溶强化、沉淀强化和马氏体相变强化等方法的结果。

表 ６－１ 机械零件用刚的强度

中碳回火索氏体钢 σｂ：１２００～１４００ＭＰａ

低碳马氏体钢 σｂ：１２００～１４００ＭＰａ

中碳低合金马氏体钢 σｂ：１４００～２０００ＭＰａ

微碳马氏体时效钢 σｂ：１９００～２３００ＭＰａ

形变热处理中合金钢 σｂ：２４００～３２００ＭＰａ

高碳冷拉钢丝 σｂ：３０００～４０００ＭＰａ

钢强度的不断提高，往往带来韧性的恶化。２０世纪 ４０年代，焊接船板的低温突然断裂，５０

年代火箭发射后的突然断裂，高压容器的脆裂，都是在应力远低于屈服强度下发生的。设计工

作者和材料工作者对此共同探讨，除传统的强度设计外，寻求防止脆断的措施，即进行韧性设

计，既要避免脆断，又要减轻质量。

韧性指标中，冲击韧性，只反映钢材脆断趋势，不能用于直接设计计算，根据经验总结，提



出了在低温下冲击韧性值的临界值。韧 －脆转化温度，要求钢材的韧 －脆转化温度比实际零

件的工作温度低若干度。断裂韧性（断裂韧度），是从金属材料在生产过程中造成的缺陷和裂

纹出发，研究这些裂纹在什么条件下突然失稳而开始扩展。断裂韧性代表材料抵抗裂纹突然

扩展的能力。钢材的断裂强度σｆ与平面应变断裂韧性 Ｋ１Ｃ之间的关系可用下式表示：

σｆ＝ Ｋ１Ｃ／（πａ）１／２

式中 ａ为材料裂纹突然扩展时裂纹尺寸的一半；对于一定显微组织的钢材，Ｋ１Ｃ是一定值。当

已知钢材的断裂韧性和零件中的裂纹尺寸后，便可计算零件在多大的应力下发生突然断裂。

Ｋ１Ｃ值可作为高强度结构韧性设计的依据。有了断裂韧性，其他的韧性指标仍然有用，它们主

要用来检验钢的冶金质量，进行质量控制。

第二节 机械制造结构钢的淬透性

淬透性对机械制造结构钢有十分重要的意义。淬透的钢可获得高强度和高屈强比（σＳ／σｂ

为 ０郾８～０郾９），而退火钢的强度仅 ６９０ＭＰａ，屈强比（σＳ／σｂ）为 ０郾５～０郾６。淬火回火后淬透层的

强度可达 １７００ＭＰａ，淬硬钢的屈强比值σＳ／σｂ远高于未完全淬硬的钢，见图 ６－１。淬透的钢

可获得最高的断裂韧性 Ｋ１Ｃ值，最高的疲劳强度和冲击韧性，最低的韧 －脆转化温度 ＦＡＴＴ５０

（℃）。图 ６－２为淬火显微组织对 ２６ＣｒＮｉ３ＭｏＶ钢 Ｋ１Ｃ值的影响，淬火得到马氏体并回火后的

Ｋ１Ｃ值最高，下贝氏体次之，上贝氏体又次之。由图 ６－３可见转子钢调质后 ＡＴＴ５０（℃）与淬火

组织的关系。全部淬成马氏体的 ＦＡＴＴ５０（℃）最低，贝氏体的要高于马氏体，而全部为铁素体加

珠光体组织的最高。但并非所有情况下零件截面上都要求全部淬成马氏体，而要根据零件受

力的情况有所区别。对零件全截面受力的高强度螺栓、销钉、飞机起落架等，要求完全淬透。

对受扭转应力的轴类，表面应力大，心部应力小，只要求一定深度淬透成马氏体，心部为 ５０％

马氏体即可。

图 ６－１ 淬硬与未淬硬钢的σＳ／σｂ比值 图 ６－２ 组织对 Ｋ１Ｃ的影响

Ｍ—马氏体；ＬＢ—下贝氏体；ＵＢ—上贝氏体

只要淬火成马氏体，碳素结构钢和合金结构钢均有相近的良好的综合力学性能。而碳素

结构钢的主要弱点是淬透性低，不能用于截面较大或形状较复杂的零件，因而合金结构钢广泛

应用于机械制造业。

在机械零件设计中选择合金结构钢时，广泛应用钢的顶端淬火曲线。合金钢厂在供应合
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图 ６－３ 淬火组织与 ＦＡＴＴ５０的关系

金结构钢时，也应提供有关的淬透性资料，通常是顶端淬

火曲线。

钢中合金元素在增大钢的淬透性中所起的作用，可

从顶端淬火曲线的比较中显示出来。图 ６－４为几种钢

的顶端淬火曲线，它表明了铬、钼、锰、硅、钒、硼等元素的

作用。钢中常用的合金元素对增大淬透性的能力按下列

顺序依次增大：镍、硅、铬、钼、锰、硼。应该强调，碳是结

构钢中最主要的元素，它决定了钢的淬硬性，即淬成马氏

体的硬度，同时碳也是一个有效增加淬透性的元素。上

述指钢中溶于奥氏体的合金元素，若含碳化物形成元素，

钢中有未溶碳化物，则降低了奥氏体中碳及合金元素的

有效浓度，同时末溶碳化物作为相变非自发形核核心，都

对钢的淬透性起相反的作用。

图 ６－４ 几种钢的顶端淬火曲线（括号内为淬火温度）

图 ６－５ 钢中碳和奥氏体晶粒大小对理想临界

直径的影响

对淬透性要求不高的合金结构钢，采用单一的合金元素进行合金化，如 ４０Ｃｒ，４５Ｍｎ２。对

要求较高淬透性的钢，均采用多种合金元素综合合金化方法。多种合金元素对珠光体转变的

作用不是加和关系，而是相互补充，相互加强。最有效的方法是将强碳化物形成元素、中强碳

化物形成元素、弱碳化物形成元素和非碳化物形成元素有效地组合起来，如 Ｃｒ－Ｎｉ－Ｍｏ－Ｖ

系和 Ｓｉ－Ｍｎ－Ｍｏ－Ｖ系。

为研究合金元素对增大淬透性的定量作

用，采用实验方法来测定各元素的“淬透性因

子”。“淬透性因子”代表各合金元素增加钢淬

火时临界直径尺寸的能力，并估算已知化学成

分钢的淬透性。钢在理想冷却介质中淬火后，

圆棒中心达到 ５０％马氏体的临界直径为“理想

临界直径”，用 Ｄ１表示。各元素增大“理想临

界直径”的能力，可以用“淬透性乘子”表示。

在此之前，首先要确定碳钢的“理想临界直径”

Ｄ１Ｃ，即要确定碳的作用 和奥氏体晶粒尺寸的

作用，见图 ６－５。然后在已知钢的化学成分

时，可用下式来估算圆棒中心为 ５０％马氏体的

钢的理想临界直径：
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Ｄ１ ＝ Ｄ１Ｃ· ｆＳｉ· ｆＭｎ· ｆＣｒ· ｆＮｉ·⋯

图 ６－６ 锰、硅、镍、铬、钼、硼等元素的淬透性因子

这是 Ｍ郾Ｃｒｏｓｓｍａｎｎ在 ２０世纪 ４０年代提出的计算式，一直沿用至今。式中各合金元素的淬

透性因子用各元素的化学元素符号作下标的 ｆ表示。式中各合金元素的淬透性因子并不总是

与其在钢中的含量成正比，当几种元素同时存在时，由于元素之间存在相互作用，单独存在时

的淬透性因子也不同。因而重新修订的 Ｍｎ、Ｓｉ、Ｎｉ、Ｃｒ、Ｍｏ、Ｂ的淬透性因子见图 ６－６。强碳化
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物形成元素钒的 ｆＶ与 ＶＣ是否溶于奥氏体有关，见图 ６－７，钢中含 ０郾０８％Ｖ时，加热到 ９５４℃

时 ＶＣ完全溶解，其 ｆＶ＝１郾５；若加热到 ８１５℃时，ＶＣ仅部分溶解，其 ｆＶ＝１郾２５。某元素的淬透

性因子还受钢中含碳量及奥氏体成分均匀与否的影响。

实际生产中所用的是顶端淬火曲线，因此需要找到圆棒理想临界直径 Ｄ１（５０）与顶端淬火

曲线上 ５０％马氏体位置的关系，如图 ６－８所示。

图 ６－７ 加热温度对 Ｖ的淬透性因子的影响 图 ６－８ 圆棒理想临界直径 Ｄ１（５０）与顶端淬火曲

线上 ５０％马氏体位置的关系

合金结构钢的化学成分在炼钢时引起的波动，造成成品钢的顶端淬火曲线上有较宽的淬

透性带，这给机械制造工艺带来困难。严格的制造工艺要求零件截面上显微组织均一，以保证

零件尺寸在热处理后的均一，变形一致，这样才有好的装配性能，使工作平稳，可以提高零件

（如齿轮）的使用寿命。这就要求各炉钢材之间淬透性一致，即要求有狭窄的淬透性带，故工业

上称这种具有狭窄的淬透性带的钢为“Ｈ”钢。冶金厂在生产“Ｈ”钢时，要根据对狭窄淬透性带

的要求，在精炼炉内进行成分微调，以保证成品钢的淬透性合格。

第三节 调 质 钢

机械零件结构钢在淬火高温回火后具有良好的综合力学性能，有较高的强度，良好的塑性

和韧性。适用于这种热处理的钢种称为调质钢。

淬火得到的马氏体组织经高温回火后，得到在α相基体上分布有极细小的颗粒状碳化

物。它的显微组织根据含有不同合金元素而引起的回火稳定性的差别和回火温度的不同，可

得到回火屈氏体或回火索氏体组织，其主要区别在于基体α相是否完全再结晶和碳化物颗粒

聚集长大的程度。

调质钢的强度主要取决于α相的强度和碳化物的弥散强化作用。合金元素硅、锰、镍溶

于α相，起固溶强化作用。钢中碳的质量分数在 ０郾３％ ～０郾５％之间，可保证有足够的碳化物

体积分数以获得高强度。合金元素铬、钼、钨、钒可阻碍碳化物在高温回火时的聚集长大，保持

钢的高强度。铬、钼、钨、钒还阻碍α相的再结晶，能保持细小的晶粒结构，使α相也能保持足够

高的强度。如果把不同化学成分的调质钢经淬火得到马氏体，回火到相同的抗拉强度，可得到相

近的σＳ、δ和φ，见图 ６－９。这意味着不同成分的调质钢，只要其淬透性相当，则可以互换。
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碳素调质钢与合金调质钢经淬火回火到相同强度和硬度，它们在σＳ、δ值上很相近，但在

断面收缩率φ上存在差别，而强度愈高，差别愈显著，碳素调质钢略逊一筹，见图 ６－１０。尽管

如此，由于碳素调质钢价格便宜，在满足淬透性条件下，仍被广泛应用于机械零件。

图 ６－９ ０郾２５％ ～０郾４５％Ｃ合金结构钢调质

后的室温性能之间的关系

图 ６－１０ 屈服强度相同的碳素钢和合金钢的断面收缩率

合金元素对调质钢的韧性有不同的影响，在回火后快冷不发生回火脆性的情况下，与碳素

结构钢相比，钢中加入 １郾０％ ～１郾５％的 Ｍｎ后，钢的冲击韧性有所改善，能稍降低其韧 －脆转

化温度。钢中镍含量增加能使钢的韧 －脆转化温度不断下降。而硅则降低回火索氏体的韧

性，升高韧 －脆转化温度。钢中杂质磷对韧性危害很大，升高韧 －脆转化温度，降低冲击韧性，

要严格限制其在钢中的含量。加入 １％ ～４％的 Ｃｒ和少量钼或钒，对回火索氏体的韧性影响

不大。

图 ６－１１ ３３ＣｒＮｉ３钢的冲击曲线

合金调质钢的一个特殊问题是高温回火脆性，它表现在高温回火后的冷却速度严重地影

响到钢的韧 －脆转化温度，冷却速度愈慢，室温冲击韧性愈低，韧 －脆转化温度愈高。一种

Ｃｒ－Ｎｉ调质钢经淬火 ６５０℃回火后以不同速度冷却，其室温冲击值如表 ６－２。

表 ６－２ 一种 Ｃｒ－Ｎｉ钢回火冷却速度对其冲击值的影响

冷却方式 炉冷 空冷 油冷 水冷

冲击值／Ｊ ９郾４ ２３郾５ ５９郾８ ７４郾６

同时，在 ３５０～６００℃范围等温回火保持时间愈长，

不管回火后冷却快慢，其室温冲击韧性愈恶化，韧 －脆

转化 温 度 愈 高。图 ６－１１为 ３３ＣｒＮｉ３钢（ｗ（Ｃ）＝

０郾３３％，ｗ（Ｍｎ）＝０郾５６％，ｗ（Ｎｉ）＝２郾９２％，ｗ（Ｃｒ）＝

０郾８７％）经 ８５０℃淬火 ６５０℃回火 １ｈ水冷，然后在 ５００

℃保温不同时间的系列冲击曲线。等温时间从 ０郾５～２

ｈ，韧 －脆转化温度不断升高。若将已经回火脆化的钢

再在 ６５０℃保温后快冷，则钢的脆化倾向就可消除，这

又称为可逆回火脆性。已经产生高温回火脆性的钢的
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冲击断口是沿晶断口。

钢中的杂质元素磷、锡、锑、砷等，在原奥氏体晶界的平衡偏聚引起晶界脆化，是产生高温

回火脆性的直接因素。它们的含量超过十万分之几，就可能使钢产生高温回火脆化倾向。特

别是在 ４５０～５５０℃范围使用的钢，对此尤为敏感。合金元素铬、锰、镍、硅等是强烈促进钢的高

温回火脆化倾向的元素，碳素结构钢对高温回火脆性是不敏感的。合金元素钼、钨和钛可减轻

合金调质钢高温回火脆性。稀土元素能和杂质元素形成稳定的化合物，如 ＬａＰ、ＬａＳｎ、ＣｅＰ、ＣｅＳｂ

等金属间化合物，可大大降低甚至消除钢的高温回火脆性。若稀土元素和钼进行复合合金化，

则效果更佳，可解决长时间在 ４５０℃ ～５５０℃范围内使用的部件的高温回火脆化问题。

调质钢所具有的综合力学性能，保证有较高的强度和韧性的配合。首先要求调质钢有足

够的淬透性，保证淬火后零件的截面上得到尽可能厚的马氏体层，再加上回火控制碳化物尺寸

和弥散度，可保证达到性能要求。在这里发挥强化作用的元素主要是碳，它是以弥散碳化物的

状态控制钢的强度。合金元素的主要作用之一是保证钢有足够的淬透性，在零件截面上得到

合适的显微组织，以发挥碳的作用。合金元素的另一主要作用是改善回火索氏体的韧性。

在机械制造业中，调质钢是按淬透性高低来分级的，也就是根据合金元素含量多少来分

级。在同一级内，各钢种可以互换。最普通的调质钢是碳素调质钢，如 ４５钢、４５Ｂ钢，用做截

面尺寸较小或不要求完全淬透的零件，其顶端淬火曲线见图 ６－４。由于淬透性较低，只能用

盐水淬火。要求淬透性较高的钢有 ４０Ｃｒ、４５Ｍｎ２、４０ＭｎＢ、３５ＳｉＭｎ等作为同一级，其淬透性可见

图 ６－４，一般可用油淬火。４２ＣｒＭｏ、４２ＭｎＶＢ、４０ＣｒＭｎＭｏ、４０ＣｒＮｉ、３５ＣｒＭｏ为要求淬透性更高一级

的钢种。对大截面零件，要求高淬透性的调质钢为 ４０ＣｒＮｉＭｏ、３４ＣｒＮｉ３ＭｏＶ等。调质钢经调质

热处理后，其力学性能为：σＳ＝８００～１２００ＭＰａ，σｂ＝１０００～１４００ＭＰａ，δ≥１０、φ≥４５％，冲击韧

性 ａＫ≥６０Ｊ／ｃｍ２。

第四节 低温回火状态下使用的结构钢

一、低温回火钢的显微组织及力学性能

回火索氏体组织不能充分发挥碳在提高钢强度方面的潜力。淬火低温回火得到的中、低

碳回火马氏体发挥了碳在过饱和α相中的固溶强化、ε－Ｆｅ２－４Ｃ与基体共格产生的沉淀强化

及马氏体相变的冷作硬化等作用。其中回火马氏体的强度主要来自固溶在马氏体α相中的

碳。研究表明，钢中碳的质量分数在 ０郾２％ ～０郾５％范围，低温回火后钢的抗拉强度与钢中含碳

量呈线性增加的关系：

σｂ ＝２８８０００Ｃ＋８００ＭＰａ

当钢中 Ｃ＝０郾３０％时，可获得σｂ约 １７００ＭＰａ的高强度。Ｃ每增加 ０郾０１％，σｂ约增高 ３００

ＭＰａ。Ｃ的质量分数在 ０郾２０％ ～０郾３０％范围，回火马氏体保持较好的韧性和较低的韧 －脆转化温

度；当 Ｃ的质量分数超过 ０郾３０％，随着钢强度继续升高，钢的韧性特别是断裂韧性下降显著。

合金元素的主要作用是提高钢的淬透性，保证得到马氏体组织。在回火马氏体中，若元素

质量分数分别为 ｗ（Ｍｎ）＝１％，ｗ（Ｃｒ）＝１郾５％，ｗ（Ｍｏ）＝０郾５％，ｗ（Ｎｉ）＝１％ ～４％，都能改善钢

的韧性，并降低 ＦＡＴＴ５０（℃），而镍的作用尤为显著。加入少量钒细化了奥氏体晶粒，也可改善

钢的韧性。
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图 ６－１２ 钢低温回火后冲击功与温度的关

系（３０Ｍｎ）

淬火钢在 ２５０～３５０℃范围有低温回火脆性，在

冲击功与回火温度关系曲线上出现脆性的凹谷，见

图 ６－１２中曲线 ｂ。引起低温回火脆性有两个方面

原因。首先，在这个温度范围内发生回火转变，ε－

Ｆｅ２－４Ｃ溶解，Ｆｅ３Ｃ在马氏体板条边界和原奥氏体晶

界析出，呈连续薄片状，在冲击下沿马氏体板条边

界裂开，产生穿晶断裂。３５０℃以上 Ｆｅ３Ｃ开始球

化，韧性又开始恢复增长。第二个原因是杂质元素

磷、锡、锑等在淬火加热时在奥氏体晶界偏聚，经淬

火后杂质元素被冻结在原奥氏体晶界。富集杂质

的原奥氏体晶界同时在这个温度范围存在 Ｆｅ３Ｃ连

续薄膜。虽然两者单独存在不足以引起沿晶脆断，

但两者叠加起来就会加重原奥氏体晶界的脆性，造成沿晶脆断，因而产生低温回火脆性。含杂

质元素极低的超纯钢就不出现脆性凹谷，不产生低温回火脆性，见图 ６－１２中曲线 ａ。

合金元素锰和铬加剧低温回火脆化倾向，锰的质量分数在 ２％以上，淬火态也可得到沿晶

脆断，其低温回火脆化倾向也将进一步加剧。这主要是淬火加热时奥氏体晶界有高浓度磷在

晶界偏聚。钼能改善低温回火脆性，但不能消除。硅、铝推迟ε－Ｆｅ２－４Ｃ向 Ｆｅ３Ｃ转变，将低温

回火脆化温度范围推向 ３５０℃以上。

防止淬火钢低温回火脆性的措施是：① 避免在 ２５０～３５０℃温度范围回火；② 生产高纯

钢，降低磷、锡、锑等杂质元素含量；③ 加入硅推迟脆化温度范围，使钢的回火温度可提高到

３２０℃。

二、低碳马氏体结构钢

钢中碳的质量分数低于 ０郾３０％时，淬火后马氏体的微观结构为位错型板条马氏体，具有

高的强度和良好的韧性。在低温回火后，其综合力学性能优于中碳调质钢，并且冷脆倾向小，

有低的疲劳缺口敏感度。中碳调质钢和低碳马氏体钢力学性能的比较见表 ６－３。

表 ６－３ 中碳调质钢和低碳马氏体钢力学性能

钢 种 热处理工艺 σ０郾２／ＭＰａ σｂ／ＭＰａ δ／％ φ／％ ａｋ／（Ｊ·ｃｍ－２）

４０Ｃｒ ８５０℃油淬 ５６０°回火油冷 ≥８００ ≥１０００ ≥９ ≥４５ ≥６０

１５ＭｎＶＢ ８８０℃盐水淬 ２００℃回火空冷 ≥１０００ ≥１２００ ≥１０ ≥４５ ≥９０

１８Ｃｒ２Ｎｉ４Ｗ ８８０℃空冷 １８０℃回火空冷 １０２９ １１７６ １２ ５５ １０８

由于低碳钢的淬透性较小，一般采用低碳低合金钢。它们在热轧后退火，具有低强度、高

塑性和良好的冷变形性。例如，汽车用高强度螺栓、销钉等，过去用中碳调质钢（４０Ｃｒ），需要

热顶锻锻出螺栓头，表面质量差。中碳调质钢退火后硬度较高，碾压螺纹困难。若采用低碳马

氏体结构钢（１５ＭｎＶＢ）代替中碳调质钢制作上述零件，其优点在于可用冷镦成型，比热顶锻制

的螺栓精度高，表面质量好，生产率高，并可减少切削量，节约钢材。

强度和韧性配合要求特别高的零件，如大马力高速柴油机曲轴等，用低碳中合金钢比中碳
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合金调质钢的效果更好，可采用 １８Ｃｒ２Ｎｉ４Ｗ 钢，其力学性能见表 ６－３。由于钢中 ｗ（Ｎｉ）＝

４％，因而改善了室温和低温韧性和断裂韧性，具有高强度、低缺口敏感性和高疲劳强度。

三、低合金超高强度结构钢

超高强度结构钢是为满足飞机、火箭等航空航天器结构上用的高比强度材料而发展起来

的一类结构钢，进而应用于常规武器的零件等方面。低合金超高强度钢是以调质钢为基础发

展起来的，可用作飞机起落架、飞机机身大梁、火箭发动机外壳、火箭壳体、高压容器等。为保

证钢的高强度，碳的质量分数在 ０郾２７％ ～０郾４５％范围内。当 ｗ（Ｃ）＝０郾３０％时，钢的抗拉强度

约 １７００ＭＰａ；当 ｗ（Ｃ）＝０郾４０％时，抗拉强度为 ２０００ＭＰａ。若将 Ｃ提高到 ０郾５０％时，虽然抗拉强

度可接近 ２３００ＭＰａ，但钢的塑性和断裂韧性下降较多。

为保证零件的高强度，充分保证碳的强化作用，钢必须有足够高的淬透性，使得整个截面

上得到马氏体。这就需要加入一定量的合金元素，主要是铬、锰、硅、镍、钼、钒等，进行综合合

金化来有效地提高钢的过冷奥氏体的稳定性。硅还可以增加钢的抗回火稳定性，并推迟低温

回火脆性，ｗ（Ｓｉ）＝１％ ～２％可将其推迟到 ３５０℃，使低合金高强度钢能在 ３００～３２０℃回火，得

到强度和韧性的最佳配合。

图 ６－１３ 缺口强度与抗拉强度的关系

随着强度的提高，钢的主要问题转化

为脆性倾向。如图 ６－１３所示，对低、中强

度钢，随着钢的强度不断升高，钢的缺口强

度也随之直线上升。但在高强度钢的范围

内，随着钢的强度升高，其缺口强度反而下

降，缺口敏感性增大，使得疲劳强度值有所

降低。钢对各种表面缺陷如刻痕、焊缝及

表面加工造成的缺陷，显得十分敏感。

为了改善低合金超高强度钢的韧性，

以提高其在服役条件下的安全可靠性，采

取的措施是提高钢的纯净度，降低钢中夹

杂物、气体及有害杂质元素的含量。钢中

氢溶解于基体，会引起氢脆；磷偏聚于晶界

引起晶界脆性；氮、氧、硫等以夹杂物状态

存在，降低韧性，提高韧 －脆转化温度。采

用真空熔炼、真空自耗和电渣重熔后，杂质

元素和夹杂物质量分数可显著下降。如氮可降到 ２０×１０－６，氧为 ５×１０－６，氢为 ０郾７×１０－６，有

害元素锡降到 ４０×１０－６，锑降到 １０×１０－６。

目前广泛应用的低合金超高强度钢是 ４０ＣｒＮｉＭｏ、３０ＣｒＭｎＳｉＮｉ、３５Ｓｉ２Ｍｎ２ＭｏＶ等，其化学成

分见表 ６－４。

４０ＣｒＮｉＭｏ钢中合金元素的配合有效地提高钢的淬透性和较好的韧性，经 ９００℃淬火和

２００℃回火，σ０郾２≥１６２８ＭＰａ，σｂ≥１８８４ＭＰａ，δ≥１０％。钢中铬和锰主要提高淬透性，镍和铬组

合可有效提高淬透性并能很好改善回火马氏体的韧性。钼除有效提高淬透性外，还可改善回

火马氏体的韧性。在 ４０ＣｒＮｉＭｏ钢的基础上加入钒和硅并提高钼含量的 ４０ＳｉＮｉＣｒＭｏＶ（３００Ｍ）
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钢中，钒可细化奥氏体晶粒；硅可提高钢的抗回火稳定性，将回火温度由 ２００℃提高到 ３００℃

以上，以改善韧性。故 ３００Ｍ钢有高淬透性和强韧性，特别是大截面钢材。经过真空感应炉冶

炼和电渣重熔成锭，再经两次镦粗拔长开坯，由于钢的纯净度大大提高，在大截面上钢的横向

性能得到改善；３００Ｍ钢的热处理工艺为：９２７℃正火，８７０℃淬火，淬火介质为油，最后经 ３００

℃两次回火。在大截面（如３００ｍｍ）中心的力学性能为：σ０郾２≥１５２０ＭＰａ、σｂ≥１８６０ＭＰａ、δ≥
８％、φ≥３０％，ａＫｖ≥３９Ｊ。纵向和横向的断裂韧性基本一致，其 Ｋ１Ｃ为 ７５ＭＰａ／ｍ１／２。３００Ｍ钢用

来制造大型飞机的起落架等重要结构材料。

表 ６－４ 目前国内外主要低合金超高强度钢的牌号和化学成分

钢 号 Ｃ Ｓｉ Ｍｎ Ｃｒ Ｎｉ Ｍｏ Ｖ

４０ＣｒＮｉＭｏ ０郾３８～０郾４３ ０郾２０～０郾３５ ０郾６５～０郾８５ ０郾７０～０郾９０ １郾６５～２郾００ ０郾２０～０郾３０

３５Ｓｉ２Ｍｎ２ＭｏＶ ０郾３２～０郾３８ １郾４０～１郾７０ １郾６０～１郾９０ ０郾３５～０郾４５ ０郾１５～０郾２５

３０ＣｒＭｎＳｉＮｉ ０郾２７～０郾３４ ０郾９０～１郾２０ １郾００～１郾３０ ０郾９０～１郾２０ １郾４０～１郾８０

Ｄ６ＡＣ ０郾４２～０郾４８ ０郾１５～０郾３０ ０郾６０～０郾９０ ０郾８０～１郾０５ ０郾４０～０郾７０ ０郾９０～１郾１０ ０郾０５～０郾１０

３００Ｍ ０郾３８～０郾４３ ０郾４５～１郾８ ０郾６０～０郾９０ ０郾７０～０郾９５ １郾６５２００ ０郾３０～０郾５０ ０郾０５～０郾１０

３５Ｓｉ２ＭｏＶ钢的 Ａ３为 ８８０℃，其热处理工艺为 ９２０℃淬火和 ３２０℃回火。其力学性能为：

σ０郾２＝１５００～１６５０ＭＰａ，σｂ＝１８００～１９５０ＭＰａ，δ＝１０％ ～１２％，φ＝４０％ ～５０％，ａＫｕ＝５０～６０Ｊ。

３０ＣｒＭｎＳｉＮｉ钢经 ９００℃淬火和 ２５０℃回火，其力学性能为：σ０郾２＝１３７０～１４７０ＭＰａ、σｂ＝

１５００～１７６５ＭＰａ、δ≥９％、φ≥４０％，ａＫｖ≥６０Ｊ。

低合金超高强度钢在超高强度钢中发展得最早，成本低廉，生产工艺较简单，性能已接近

２０００ＭＰａ的抗拉强度，因此其产量仍居超高强度钢总产量的首位。随着强度的升高，塑性和

韧性不断下降，发生材料的早期脆性破坏。构件在工作时，必须有承受应力集中而不致发生脆

性破坏的能力，防止发生突然脆性断裂事故。构件产生应力集中是不可避免的，来源于构件截

面形状变化，钢材在冶金和机械加工过程中内部和外表产生的缺陷。当构件存在钝缺口时（例

如应力集中系数 Ｋｅ＝５），抗拉强度在 １９００～２０００ＭＰａ的钢种，实际破坏应力尚能与设计破坏

应力相当；当构件存在尖锐缺口时（例如应力集中系数 Ｋｅ＝１０），低合金超高强度钢的抗拉强

度水平不能超过 １７００ＭＰａ，否则就会发生低强度下的早期破断。钢的强度愈高，这种早期破

坏现象就愈严重。除此之外，低合金超高强度钢由于是中碳钢，有较大的脱碳倾向，需要在热

处理设备和工艺上采用保护措施；热处理后变形较大，不易校直；焊接性不太好。因而需要发

展克服这些缺点的新型超高强度钢来弥补其不足。

第五节 高合金超高强度结构钢

由于低合金超高强度钢主要是用碳来强化，这就带来了一些先天的弱点。为此发展了无

碳的马氏体时效钢，它在 Ｆｅ－Ｎｉ合金马氏体基础上，利用时效时析出金属间化合物进一步起

沉淀强化作用。根据钢的含镍量可分为 １８％、２０％和 ２５％三种类型，其中 ｗ（Ｃ）≤０郾０３％，并

含有形成金属间化合物的钛、铝、钴、钼、铌等强化元素。
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一、马氏体时效钢中合金元素的作用

由于马氏体时效钢中的强化元素都是铁素体形成元素，要能够得到马氏体基体，首先必须

加入扩大γ相区的元素，主要是镍。为保证钢的淬透性，必须含高镍，但又不能使 Ｍｓ点过低，

以减少残留奥氏体，故要控制镍加入量。为增加钢中扩大γ相区的能力，还需加入一部分钴，

因为钴还能升高 ＭＳ点。这种高镍、钴的无碳马氏体的强度并不高，而有良好的塑性和韧性，

同时又有较好的低温塑性和韧性。

钢中加入形成金属间化合物的沉淀强化元素，如镍、钛、铝、钼、铌等，可形成有序相和拉维

斯相。有序相为 Ｎｉ３Ａｌ、Ｎｉ３Ｔｉ和 Ｎｉ３Ｍｏ，其中只有 Ｎｉ３Ｔｉ为 ＤＯ２４型结构，属简单六方点阵；其余二

者为 Ｌｌ２型结构，属简单立方点阵，但在时效中析出相处于亚稳态时，全部为面心立方点阵。

拉维斯相为 Ｆｅ２Ｍｏ，具有复杂六方结构。合金元素对马氏体时效钢的强化效应见表 ６－５。在

Ｎｉ＝１８％的马氏体钢中，钼和钴复合加入，使沉淀强化效应进一步加强。这是由于钴减小含钼

强化相的溶解度，促使更多强化相在时效时析出。钼还可降低马氏体时效钢的回火脆性。为

了提高马氏体时效钢的塑性和韧性，必须严格控制钢中的杂质元素含量。首先控制含碳量是

关键。碳与钼、钛、铌形成稳定碳化物在晶界析出，使韧性和缺口强度σＮ降低，并减少其有效

含量，使强化效应减少。若碳固溶于马氏体中，就会钉扎位错，降低马氏体的范性。氮在钢中

形成 ＴｉＮ和 ＮｂＮ，是裂纹源。少量硅和锰虽有强化作用，但对韧性有害。硫形成硫化物，降低

钢的横向韧性。由此可知，马氏体时效钢必须采用高纯原料，严格控制碳、氮、硫、磷、硅等的含

量，钢的强度愈高，杂质控制愈严格。

马氏体时效钢以 １８Ｎｉ钢为主要钢种，根据强度可分为三级，即 １４００ＭＰａ级、１７００ＭＰａ级

和 ２１００ＭＰａ级。三者基本成分相似，主要是强化元素钛含量不同。１８Ｎｉ钢的基本成分为

ｗ（Ｎｉ）＝１８％，ｗ（Ｃｏ）＝８％，ｗ（Ｍｏ）＝５％，ｗ（Ａｌ）＝０郾１％，ｗ（Ｃ）＜０郾００３％，ｗ（Ｍｎ）＜０郾１％，

ｗ（Ｓｉ）＜０．０１％，ｗ（Ｐ）＜０郾０１％，ｗ（Ｓ）＜０郾０１％。钛质量分数对 １４００ＭＰａ级为 ０郾２％，１７００ＭＰａ级

为 ０郾４％，２１００ＭＰａ级为 ０郾６５％。１７００ＭＰａ级钢还加 ｗ（Ｂ）＝０郾００３％、ｗ（Ｚｒ）＝０郾２％，ｗ（Ｃａ）＝

０郾０５％。

２０Ｎｉ马氏体时效钢的主要成分为：ｗ（Ｎｉ）＝２０％，ｗ（Ｔｉ）＝１郾４，ｗ（Ａｌ）＝０郾２％，ｗ（Ｎｂ）＝

０郾４％。２５％Ｎｉ钢主要成分为：ｗ（Ｎｉ）＝２５％，ｗ（Ｔｉ）＝１郾４％，ｗ（Ａｌ）＝０郾２％，ｗ（Ｎｂ）＝０郾４％。

表 ６－５ １８％Ｎｉ钢中加 ２％的第二组元对 ４２５℃时效硬度峰值的影响

合金元素 Ｔｉ Ａｌ Ｔａ Ｎｂ Ｗ Ｍｎ Ｍｏ Ｓｉ Ｃｒ

硬度峰值 ＨＲＣ ５２ ４５郾５ ４５郾５ ４４ ４４ ４２ ３９郾５ ３９郾５ ３８

二、马氏体时效钢的热处理和性能

１８Ｎｉ马氏体时效钢的热处理工艺见图 ６－１４。当钢加热到 ８００℃以上形成全部奥氏体

后，由于合金度高，即使冷却速度较慢也能在低温下转变为马氏体，一般采用空冷。发生马氏

体转变的温度范围为 １５５～１００℃，冷却到室温时，除马氏体外，只含少量残留奥氏体。此时硬

度为 ＨＲＣ２８～３２。钢的时效温度为 ４８０℃，时效 ３ｈ，然后空冷，此时硬度为 ＨＲＣ５２。

不同冶炼工艺对 １８Ｎｉ马氏体时效钢的力学性能有不同的影响，经真空熔炼后，钢的韧性
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图 ６－１４ １８Ｎｉ马氏体时效钢的

热处理工艺

和缺口强度明显提高。与低合金超高强度钢相比，１８Ｎｉ

马氏体时效钢不仅有高强度，而且有更好的范性、韧性

和缺口强度。即在高强度状态下工作时，仍有良好的安

全可靠性。

马氏体时效钢的高强度来源于合金元素的固溶强

化、马氏体相变的冷作硬化和时效析出金属间化合物的

沉淀强化。工业纯铁的强度约 ２１５ＭＰａ，由于时效析出

强化相后，基体中合金元素含量不高，固溶强化对钢的

强度的贡献不大，约 ２００ＭＰａ。对这种无碳马氏体，相变

冷作硬化使强度的增加值约 ５００～６００ＭＰａ。沉淀强化

使强度增加最高，约 １１００ＭＰａ。在高位错密度的马氏体

中，强化相呈高度弥散析出，贡献出很高的强度增量。

马氏体时效钢的高韧性、高范性和高断裂韧性来源于存

在大量可动位错，没有受到碳、氮间隙原子的钉扎，加之在 ４００～５００℃间时效时，相变引起的

应力被松弛。此外，马氏体时效钢还有良好的工艺性能。

马氏体时效钢的优异性能是其他类型超高强度结构钢所无法比拟的。但是，它的不足之

处在于高的合金度和生产工艺严格，钢的成本很高，因而其使用范围受到限制，一般只限于用

在航空、航天和武器制造业的重要构件。

第六节 轴 承 钢

滚动轴承是各种机械传动部分的基础零件之一，其工作条件极苛刻。由于滚动体和套圈

滚道之间接触面积很小，因而接触压应力可高达 ３０００～５０００ＭＰａ，循环力次数每分钟可高达

数万次。滚珠在转动时还受到离心力引起的附加载荷，它随转数增加而加大。轴承滚珠和内

外套圈之间还发生滑动而产生摩擦。在这几种载荷作用下，运转一定时间后将产生接触疲劳

破坏，或者受磨损而失效。

根据最大切应力理论计算结果，切应力在接触表面下 ０郾７８６ｂ处达到最大（ｂ为滚动体和

套圈接触带宽度）。在高应力下长时间运转，将在这个区域产生剧烈的塑性变形，显微组织由

回火马氏体转变为回火索氏体，因而强度降低，比容减小，在这个区域周围引起附加张应力。

若这些部位恰好存在非金属夹杂物或粗大碳化物时，它们就成了疲劳裂纹的发源地。疲劳裂

纹一般沿切应力方向发展，其扩展方向与表面呈 ４５°夹角，当裂纹露出表面，就会引起表面剥

落。切应力在接触表面下一定深度（１ｍｍ）内的非金属夹杂物和组织缺陷的危害最大，它将促

使接触疲劳裂纹形成和扩展。

对轴承钢的基本要求是纯净和组织均匀。纯净就是杂质元素及非金属夹杂物要少，组织

均匀是钢中碳化物要细小，分布要均匀。轴承钢经热处理后要求高而均匀的硬度和耐磨性，高

的弹性极限和高的接触疲劳强度。

常用的钢种是高碳铬轴承钢系列（如 ＧＣｒｌ５、ＧＣｒｌ５ＳｉＭｎ等）。此外，根据不同工作条件，还

有渗碳 轴 承 钢（２０ＣｒＮｉ２Ｍｏ、２０Ｃｒ２Ｎｉ４等），不 锈 轴 承 钢（９Ｃｒｌ８等），高 温 轴 承 钢（Ｃｒ４Ｍｏ４Ｖ、

Ｃｒ１５Ｍｏ４Ｖ２等）。
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一、轴承钢的冶金质量

轴承钢由冶金质量缺陷造成的失效占总失效的 ６５％。这里是指非金属夹杂物和碳化物

不均匀性所造成的冶金质量缺陷。

１郾非金属夹杂物

非金属夹杂物根据化学成分，可分为：

① 简单氧化物，如 Ａ１２Ｏ３、ＳｉＯ２等；

② 复杂氧化物，包括尖晶石和钙的铝酸盐，尖晶石如 ＭｎＯ·Ａｌ２Ｏ３、ＭｇＯ·Ａｌ２Ｏ３钙的铝酸盐

如 ＣａＯ·２Ａｌ２Ｏ３、ＣａＯ·６Ａｌ２Ｏ３等，其成分不固定；

③ 硅酸盐和硅酸盐玻璃，其成分复杂，可用 ＦｅＯ·ｍＭｎＯ·ｎＡｌ２Ｏ３·ｐＳｉＯ２表示；

④ 硫化物，如 ＭｎＳ、（Ｍｎ、Ｆｅ）Ｓ、ＣａＳ等；

⑤ 氮化物，如 ＡｌＮ等。

在检验时，往往根据金相形态（热变形能力）来分类：

① 脆性夹杂物，如刚玉（Ａ１２Ｏ３）、尖晶石，沿轧制方向排列呈点链状分布；

② 塑性夹杂物，在热变形过程中有良好的塑性，沿轧向呈连续条状分布，属这类的有 ＭｎＳ

和铁锰硅酸盐；

③ 球状不变形夹杂物，主要是钙的铝酸盐；

④ 半塑性夹杂物，主要是复相铝硅酸盐，含 Ａ１２Ｏ３或尖晶石氧化物，轧后呈纺锤状。

轴承钢按三项夹杂物评级，即脆性夹杂物、塑性夹杂物和球状不变形夹杂物。

轴承钢的接触疲劳寿命随钢中氧化物级别增加而降低，氧化物主要是指刚玉和尖晶石，其

尺寸愈大，危害程度也愈严重。实验表明，产生危害的临界尺寸为 ６～８μｍ。夹杂物的类型对

降低轴承的接触疲劳寿命有不同的影响，其危害程度按刚玉、尖晶石、球状不变形夹杂、半塑性

铝硅酸盐、塑性硅酸盐、硫化物依次递减。非金属夹杂物可破坏基体的连续性，引起应力集中。

特别是刚玉、尖晶石和钙的铝酸盐，它们的膨胀系数比钢小，淬火后周围基体承受附加张应力，

并叠加在外力引起的应力集中造成的应力上，可达很高数值。另外，上述三种硬的氧化物在钢

变形时不能随之发生塑性变形，在钢发生热塑性流动时会划伤基体，造成夹杂物边缘上的裂口

或空洞。塑性硅酸盐夹杂物在室温下不能变形，在基体受外力变形时它就与基体脱开，为裂纹

形成创造条件。而硫化物在高温和室温都呈塑性，且膨胀系数大于基体，故其危害程度最小。

若在一定含硫量下，硫化物与氧化物共存，并包覆于其外，这将减少氧化物的有害作用。因此，

钢中含硫量不要求越低越好。

钢中非金属夹杂物的主要来源是钢在冶炼时产生的脱氧产物，钢液凝固时氧和硫因在 固

态钢中的溶解度很低而析出氧化物和硫化物。另外，出钢过程中钢液与渣混出时残留在钢中

的渣，冶炼和浇注时钢液对耐火材料的侵蚀，出钢时钢液的二次氧化等，也是夹杂物的来源。

综上所述，彻底脱氧是获得高纯净钢的必要条件，利用真空脱气、炉外精炼和电渣重熔，可

极大提高钢的纯净度。

２郾轴承钢的碳化物不均匀性

高碳铬轴承钢的使用组织，是回火马氏体基体上分布有一定量细小而均匀分布的颗粒状

碳化物及少量残留奥氏体。实验表明，马氏体中 ｗ（Ｃ）＝０郾４５％ ～０郾５％时，钢既有高硬度，又

有一定韧性，具有最高的接触疲劳寿命，见图 ６－１５。碳化物的尺寸和分布对轴承的接触疲劳
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寿命也有很大的影响，大颗粒碳化物和密集的碳化物带都是极为有害的。上述碳化物的缺陷

根据其产生条件可分为三类：

图 ６－１５ 含碳量与疲劳寿命的关系

① 碳化物液析和带状碳化物，二者

起因于钢锭结晶时产生的树枝状偏析。

液析碳化物属于偏析引起的伪共晶碳化

物，带状碳化物属于二次碳化物偏析，这

种碳化物偏析区沿轧向伸长呈带状分

布。

② 网状碳化物，高碳铬轴承钢为过

共析钢，网状碳化物是由二次碳化物析

出于奥氏体晶界所造成的。

③ 大颗粒碳化物，在正火消除网状

碳化物时加热未溶解的碳化物颗粒，在

正火保温和随后退火时继续长大而形成

大颗粒。

消除液析碳化物可采用高温扩散退

火。当 加 热 到 钢 的 共 晶 温 度（１１３０±

１０）℃以上，一般为 １２００℃进行扩散退火即可。要消除带状碳化物偏析，则需要很长的退火时

间。消除网状碳化物可采用控制轧制，终轧温度控制在 Ａｍ 和 Ａ１之间，网状碳化物被破碎，得

到未再结晶的奥氏体晶粒。冷却后得到细小的索氏体组织，成为球化退火的原始组织。

二、高碳铬轴承钢的热处理

轴承钢的球化退火是准备好淬火前的原始组织。高碳铬轴承钢的 Ａ１为 ７３５～７６５℃，其

球化退火加热温度为 ７８０～８００℃，索氏体中片层状碳化物已断开，残存一定量细小未溶碳化

物质点，奥氏体成分不均匀，成为冷却时获得许多碳化物形核的颗粒状非自发形核核心，得到

球状珠光体组织。轴承钢球化退火的冷却方式有两种，一种是连续冷却，按冷却速度 ２０～３０

℃／ｈ冷到 ６５０℃出炉，或者在 ７００℃等温 ２～４ｈ，再炉冷到 ６５０℃出炉。

轴承钢的淬火温度为 ７７０～８４０℃，经油淬后，可获得马氏体上分布细小均匀分布的粒状

碳化物，其含量为 ７％ ～９％，并含有少量残留奥氏体。在性能上可得到最高硬度、弯曲强度和

韧性。为防止氧化脱碳，一般采用保护气氛加热或真空加热。

轴承钢回火一般采用 １６０℃保温 ３ｈ或更长，回火后硬度在 ＨＲＣ６２～６６。对精密轴承，为

保证尺寸稳定，要求消除残留奥氏体，一般采用淬火后立即进行冷处理，然后低温回火。轴承

在磨削加工后要进行消除磨削应力的回火，一般用 １２０～１５０℃保温 ３～５ｈ。对精度要求特别

高的，在粗磨、细磨和精磨后各进行一次回火，时间在 １５～２４ｈ。

第七节 渗碳钢和氮化钢

不少机械零件要求表面有高的疲劳强度和耐磨性，这就需要进行表面化学热处理。渗碳

钢和氮化钢是为适用于渗碳热处理和氮化热处理的需要而发展起来的钢种。

９２



一、渗碳钢

零件通过表面渗碳、整体淬火，得到表面是高碳马氏体，沿截面过渡到心部是低碳马氏体

或半马氏体，可以使表面有高的弯曲和疲劳强度及耐磨性，而心部又有高强度和韧性。

１郾渗碳钢的合金化

渗碳钢的含碳量决定了渗碳零件心部的强度和韧性，从而影响到零件整体的性能。心部

过高的含碳量将使零件整体的韧性低，不能在有冲击载荷的状态下使用。一般渗碳钢都是低

碳钢，Ｃ的质量分数不超过 ０郾２５％，个别钢种可到 ０郾２８％。

加入合金元素的主要作用之一是提高渗碳钢的淬透性。根据零件承受负荷大小不同，心

部需要的显微组织也有差别。承受负荷从大到小，要求心部由低碳马氏体到铁素体加珠光体，

这就要求钢的淬透性有所不同。常用的合金元素有锰、铬、钼、镍、钨、硅、钒、钛、硼等。钛和钒

还可以阻止奥氏体晶粒在高温渗碳时长大。

合金元素对钢的渗碳工艺性能也有重要的影响。合金元素对渗碳层表面含碳量和渗碳层

深度的影响，见图 ６－１６。碳化物形成元素将增大钢表面吸收碳原子的能力，增加渗碳层表面

碳浓度，有利于增加渗碳层深度；另一方面又阻碍碳在奥氏体中扩散，因而不利于渗碳层增厚。

就总的效果来看，铬、锰、钼有利于渗碳层增厚，而钛能减小渗碳层厚度。非碳化物形成元素则

相反，降低钢表面吸收碳原子能力，减少渗碳层浓度，加速碳在奥氏体中扩散。总的效果是镍、

硅等元素不利于渗碳层增厚。钢中碳化物形成元素含量过高，将在渗碳层中产生许多块状碳

化物，造成表面的脆性，所以碳化物和非碳化物形成元素在钢中的含量要适当。锰是一个较好

的合金元素，它既可以加速渗碳层增厚，又不过多增高渗碳层含碳量。

图 ６－１６ 合金元素对渗碳层表面含碳量（ａ）和渗碳层厚度（ｂ）的影响

２郾渗碳钢钢种

渗碳钢都是低碳钢，应根据零件对淬透性的要求，并考虑合金元素对渗碳工艺的影响，进

行综合合金化。活塞销等小件，采用低淬透性的 １５号和 ２０号钢；制作齿轮、小轴等要求一定

淬透性的零件，用 ２０Ｃｒ、２０ＭｎＶ；制作汽车、拖拉机上承受高速中载荷并要求抗冲击和耐磨的齿

轮、后桥和轴，用中淬透性的渗碳钢，如 ２０ＭｎＶＢ、２０ＣｒＭｎＴｉ、２５ＭｎＴｉＢＲＥ以及淬透性较高的

２０ＣｒＭｎＭｏ；高淬透性渗碳钢有 ２０Ｃｒ２Ｎｉ４、１８Ｃｒ２Ｎｉ４Ｗ、２０ＣｒＮｉ２Ｍｏ等，用于制作大型齿轮和轴类。
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一般渗碳零件的渗碳热处理温度为 ９３０℃，２０ＣｒＭｎＴｉ钢齿轮在 ９３０℃渗碳后可以预冷到

８７０℃直接淬火，预冷中渗碳层析出部分二次渗碳体，油淬后可减少渗碳体层中残留奥氏体，

提高耐磨性和接触疲劳强度，而心部有较高的强度和韧性。２０Ｃｒ２Ｎｉ４和 １８Ｃｒ２Ｎｉ４Ｗ 等中合金

渗碳钢，经渗碳后直接淬火，渗碳层将存在大量残留奥氏体，可以在淬火前增加一道 ６５０℃较

长时间回火工序，使残留奥氏体分解，形成颗粒状合金渗碳体。它在重新加热淬火时不会充分

溶解于奥氏体，减少了渗碳层中的合金度，淬火后减少了残留奥氏体量。

实际生产中，渗碳钢的淬透性常因炉次、浇锭首盘和末盘而发生很大的波动，具有宽的淬

透性带。对生产齿轮用渗碳钢来讲，成批生产的齿轮要求从表面到心部显微组织和硬度分布

完全一致，才能保证产品变形一致及尺寸精确度，这样配对的齿轮啮合程度好，齿面受力均匀，

运转中平稳、噪音小，从而提高了齿轮寿命。因此，需要对钢的淬透性水平及波动严格控制，这

种钢称为 Ｈ钢，即保证淬透性钢。实际生产中，２０ＣｒＭｎＴｉ钢的淬透性带距顶端 ９ｍｍ处，淬透

性带波动范围宽达 ±９ＨＲＣ，其中熔炼炉次成分波动造成的淬透性波动占总波动的 ８５％，同炉

次成分波动造成的淬透性波动占总波动的 １５％。实际齿轮要求这种波动越小越好。为此，在

熔炼时，要根据淬透性带的要求，在精炼炉内进行钢的最终成分微调，达到目标后才能出钢。

二、氮化钢

机械零件经表面氮化处理后，可显著提高其疲劳强度和耐磨性，还具有抗水、油等介质腐

蚀的能力。氮化层在较高温度下仍能保持其硬度。零件在氮化前，要经过调质热处理，得到稳

定的回火索氏体组织，保证使用过程中尺寸稳定。氮化温度低，零件变形小。常用的氮化温度

为 ５１０～５７０℃，表面形成γ′，相（Ｆｅ４Ｎ）和ε相（Ｆｅ３－２Ｎ）。

钢中加入氮化物形成元素后，氮化层的组织有很大变化，在α相中形成含有铬、钼、钨、

钒、铝等合金元素的合金氮化物，其尺寸在 ５ｎｍ左右，并与基体共格，起着弥散强化作用。钢

中最有效的氮化元素是铝、铌、钒，所形成的合金氮化物最稳定，其次是铬、钼、钨的合金氮化

物。合金元素对氮化层深度和表面硬度的影响见图 ６－１７。

要求高耐磨性的零件要有高硬度的氮化层，一般采用含强氮化物形成元素———铝的钢种，

如 ３８ＣｒＭｏＡｌＡ。经调质和表面氮化后，３８ＣｒＭｏＡｌ钢表面可获得最高氮化层硬度，达到 ＨＶ９００～

１０００。仅要求高疲劳强度的零件，可采用不含铝的 Ｃｒ－Ｍｏ型氮化钢，如 ３５ＣｒＭｏ、４０ＣｒＶ等，其

氮化层的硬度在 ＨＶ５００～８００。不同氮化钢经氮化后截面上硬度分布见图 ６－１８。

图 ６－１７ 合金元素对氮化层深度（ａ）和表面硬度（ｂ）的影响 图 ６－１８ 氮化层硬度分布
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氮化处理提高零件疲劳强度和耐磨性的原因，首先在表面形成高硬度的γ′－Ｆｅ４Ｎ、ε－

Ｆｅ３－２Ｎ层；其次是渗入的氮原子与氮化物形成元素形成弥散的合金氮化物，提高表面氮化层

的强度和硬度。另外，表面渗入氮原子后体积膨胀，因而在表面产生了残留压应力，能抵消外

力产生的张应力，减少表面疲劳裂纹的产生。

第八节 其他机械制造结构钢

一、弹簧钢

弹簧是机械上的重要部件，它利用其弹性变形来吸收和释放外力，所以要有高的弹性极

限；为防止在交变应力下发生疲劳断裂，弹簧应具有高的疲劳强度和足够的塑性和韧性；在某

些环境下，还要求弹簧具有导电、无磁、耐高温和耐腐蚀等性能。

常用的弹簧材料是碳素钢或低合金钢。碳素弹簧钢中 Ｃ的质量分数在 ０郾６０％ ～１郾０５％范

围；低合金弹簧钢中 Ｃ的质量分数在 ０郾４０％ ～０郾７４％范围，加入硅、锰、铬、钒等合金元素，铬和

锰主要是提高淬透性，硅提高弹性极限，钒提高淬透性和细化晶粒；为保证弹簧有高的疲劳寿

命，要求钢的纯净度高，非金属夹杂物少，表面质量高。

弹簧钢的热处理工艺是淬火和中温回火，得到回火屈氏体，渗碳体以细小的颗粒分布在α
相的基体上，由马氏体分解产生的α相已发生回复，高碳马氏体孪晶结构已经消失，相变引起

的内应力已经大幅度下降。一般弹簧钢经淬火回火后的力学性能见表 ６－５。由于加入了提

高回火稳定性合金元素，弹簧的工作温度可以提高。如 ６０Ｓｉ２Ｍｎ可以在 ２５０℃以下使用，

５０ＣｒＶ可以在 ３００℃以下使用，而 ５５ＳｉＭｎＭｏＶ可以在更高一些温度下使用。在制造高强度板

簧时，可采用形变热处理工艺。钢材在热加工温度下进行大变形量轧制，然后趁热成形，待温

度降到淬火温度时及时油淬。这样可以进一步提高板簧的强韧性。弹簧钢在热轧和热处理

时，要防止表面脱碳，防止损害其疲劳强度和使用寿命。

表 ６－５ 弹簧钢经淬火回火后的力学性能

钢 号 热处理工艺 σ０郾２／ＭＰａ σｂ／ＭＰａ δ１０／％ φ／％

７５ ８２０℃油淬 ４８０℃回火 ８８０ １０８０ ７ ３０

６５Ｍｎ ８３０℃油淬 ４８０℃回火 ７８０ ９８０ ８ ３０

６０Ｓｉ２Ｍｎ ８７０℃油淬 ４６０℃回火 １１８０ １２７０ ５ ２５

５５ＳｉＭｎＭｏＶ ８８０℃油淬 ５２０～５８０℃回火 １２７０ １３７０ ７ ３５

５０ＣｒＶ ８５０℃油淬 ５２０１℃回火 １０８０ １２７０ １０ ４５

二、易削钢

自动车床的广泛使用，要求发展易削钢以提高切削速度，延长刀具寿命。为改善钢的切削

性，非金属夹杂物或金属间化合物起了主要作用，但它又必须满足下列条件：

① 夹杂物是应力集中源，从而成为裂纹源和细碎化切削，但又不致使工件产生裂纹；

② 夹杂物要有一定塑性，不致阻断切削时被加工金属的塑性流变；
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③ 夹杂物阻碍在切削物和刀具间的热传导，减小刀具温升；

④ 夹杂物有光滑表面，与刀具间摩擦系数较低，不致划伤刀具。

钢中加入一定量的硫、碲、铅、硒或钙等元素，形成 ＭｎＳ、ＣａＳ、ＭｎＴｅ、ＰｂＴｅ、ＣａＯ·ＳｉＯ２、２ＣａＯ·

Ａｌ２Ｏ３·ＳｉＯ２等，或 Ｐｂ的金属夹杂物。在热轧时，这些夹杂物沿轧向伸长，呈条状或纺锤状，破

坏钢的连续性，减少切削时对刀具的磨耗，而又不会显著影响钢材纵向力学性能。

钢中硫含量增加时，硫以 ＭｎＳ夹杂物存在，热轧时沿轧向伸长呈条状，钢的横向性能随之

下降。强调切削性甚于力学性能的低碳含硫易削钢，硫的质量分数可达 ０郾２４％ ～０郾３３％。要

求冷镦或焊接的低碳易削钢，Ｓ控制在 ０郾０４％ ～０郾１３％范围。而中碳易削钢中的硫不应超过

０郾１８％。在含硫易削钢中 Ｍｎ／Ｓ一般控制在 ２郾５～４郾５之间，过高的 Ｍｎ／Ｓ使 ＭｎＳ夹杂长宽比增

高，对性能不利。钢中含有适量氧有利于 ＭｎＳ夹杂的均匀分布，并在热加工中呈纺锤状。钢

中高硅或铝使 ＭｎＳ夹杂的长宽比增加，因而低碳易削钢不用铝硅脱氧而用锰脱氧。含铅易削

钢用来制作要求力学性能方向性小的零件。加入碲后可进一步提高钢的切削性，可形成

ＭｎＴｅ、ＭｎＳ及金属 Ｐｂ三者的复合夹杂物。Ｓ－Ｔｅ－Ｐｂ易削钢能降低刀具磨耗，提高刀具寿命

和零件表面光洁度。由于熔炼时铅蒸气造成的公害，其应用受到限制。

发展钙易削钢受到普遍关注。钢用 Ｃａ－Ｓｉ脱氧时，钢中非金属夹杂物为 ２ＣａＯ·Ａｌ２Ｏ３·

ＳｉＯ２。机加工时，在刀具工作面沉积一层薄的熔点较低的铝酸钙保护膜，可延长刀具的使用寿

命。单纯用钙处理的易削钢，只有用硬质合金刀具高速切削时才有易削性，而 Ｃａ－Ｓ、Ｃａ－Ｓ－

Ｐｂ等易削钢，在用高速钢刀具切削时也有易削性。

含硫、碲、铅、钙等的易削钢，由于这些元素处于夹杂物中，因而热处理工艺与相同成分的

非易削钢相似，淬透性不变，热处理后的力学性能不变，而横向塑性和韧性有所降低。

三、高锰钢

高锰钢是一类高锰奥氏体铸钢，它在强力冲击载荷下发生冷作硬化，具有高抗冲击磨损性

能，用于制作各式碎石机的衬板、腭板、挖掘机斗齿、坦克履带板等。

图 ６－１９ Ｆｅ－Ｍｎ－Ｃ三元相图中 １３％Ｍｎ的

垂直截面

高锰钢的基本成分为高锰高碳，ｗ（Ｍｎ）＝

１０％ ～１４％，ｗ（Ｃ）＝０郾９％ ～１郾４％。其铸态组织

可参看 Ｆｅ－Ｍｎ－Ｃ三元状态图中 １３％Ｍｎ的垂直

截面（图６－１９）。由于合金度高，在铸造条件下共

析转变难以充分进行，铸态组织是奥氏体加碳化

物，固溶处理后的显微组织是单相奥氏体，软而

韧，硬度为 ＨＢ１８０～２２０，冲击韧性 ＞１５０Ｊ／ｃｍ２，并

有低的屈服强度，其σ０郾２＝２５０～４００ＭＰａ，σｂ＝８００

～１０００ＭＰａ，δ５＝３５％ ～５５％，φ＝４０％ ～５０％，

ａＫｕ＝１８０Ｊ／ｃｍ２。

研究表明，高锰钢冷作硬化的本质，是通过大

形变在奥氏体基体中产生大量层错、形变孪晶、

ε－马氏体和α－马氏体，成为位错运动的障碍。

经强烈冲击后，耐磨件表面硬度极大地提高到 ＨＢ５００左右，而心部仍保持韧性的奥氏体，所以
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能承受强有力的冲击载荷而不破裂。

高锰钢中加入 ２％ ～４％的铬或适量的钼和钒，能形成细小的碳化物，提高屈服强度、冲击

韧性和抗磨性。加入稀土金属可以进一步提高钢液的流动性，增加钢液充填铸型的能力，减少

热裂倾向，显著细化奥氏体晶粒，延缓铸后冷却时在晶界析出碳化物。稀土金属还能显著提高

高锰钢的冷作硬化效应以及韧性。加入稀土提高了使用寿命。

高锰钢的牌号有 ＺＧＭｎｌ３和 ＺＧＭｎｌ３ＲＥ。铸态组织中沿晶界析出的网状碳化物显著降低钢

的强度、韧性和抗磨性。为此，必须经过热处理，将钢加热到单相奥氏体温度范围，使碳化物充

分溶入奥氏体，然后水冷，获得单一奥氏体组织。这种热处理称为水韧处理。ＺＧＭｎｌ３钢的加

热温度为 １０５０～１０８０℃。加稀土的 ＺＧＭｎｌ３ＲＥ钢因稀土显著减少晶界的网状碳化物，其加热

温度可降低到 １０００～１０３０℃。细化 ＺＧＭｎｌ３钢的奥氏体晶粒的热处理工艺，首先在６１０～

６５０℃ 保温 １２ｈ，让奥氏体发生共析分解，然后再加热到 １０５０℃水韧处理，通过相变细化奥氏

体晶粒。

此外，适用于冲击磨料磨损的耐磨钢种 ＺＧＭｎ６Ｃｒ２ＲＥ，其铸态组织为奥氏体、碳化物和马

氏体。水韧处理为加热到 １１００℃水淬，得到单一奥氏体组织。如欲细化奥氏体晶粒，可将铸

件在 ６５０℃保温，让奥氏体发生共析分解，然后加热到 １１００℃水淬，通过相变细化奥氏体晶

粒。ＺＧＭｎ６Ｃｒ２ＲＥ钢的力学性能为：σ０郾２＝３４０～４６０ＭＰａ，σｂ＝４３０～６５０ＭＰａ，δ５＝３％ ～１４％，

ａＫｕ＝１００～１７０Ｊ／ｃｍ２。由于 ＺＧＭｎ６Ｃｒ２ＲＥ钢合金度稍低，奥氏体稳定性较低，冲击变形的加工

硬化能力强，可在受冲击力的条件下有广泛的用途。
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第七章 工 具 钢

对各种材料进行加工，需要使用各种工具，主要是各种刃具和模具，随着加工工业的飞速

进步，刃具和模具负荷不断加大，因而要求更耐用的材料来制造各种工具和模具。

工具钢按其用途可分为刃具钢、模具钢和量具钢。

刃具钢在切削过程中受到弯曲、剪切、冲击、扭转、震动、摩擦等力的作用，产生一定的热

量，可使刀刃升到 ６００℃甚至更高的温度，同时刃部也发生磨耗。要求刃具有高硬度、高耐磨

性、一定的韧性和塑性，有的还要求热硬性。

模具钢根据工作状态可分为热作模具钢、冷作模具钢和塑料模具钢。热作模具用于加工

赤热金属或液态金属，使之凝固成形。模具温度周期升降，受到“热疲劳”作用，还受到巨大压

力、冲击、摩擦和冲刷，要求高温下有较好的硬度和强度，抗热疲劳和良好的韧性。冷作模具如

冷冲模、冷镦模、剪切片和冷轧辊等，要求高硬度、耐磨性和一定的韧性。塑料制品大部分用模

压成形，塑料模具钢也逐渐发展成专用钢系列。

量具钢用来制作量规、卡尺、样板等，用来测量工件尺寸和形状，要保证其测量的准确性，

要求高硬度、耐磨性和尺寸稳定性。

第一节 碳素及低合金工具钢

工具钢可分为碳素工具钢和合金工具钢两大类。高速工具钢因其成分和组织的特殊性以

及产量大，而自成一类。

碳素工具钢中碳的质量分数在 ０郾６５％ ～１郾３５％，钢号从 Ｔ７（Ｔ７Ａ）到 Ｔ１３（Ｔ１３Ａ），经不完全

淬火和低温回火，硬度在 ＨＲＣ５８～６４范围，可以作低速切削的刃具和简单的冷冲模。因其成

本低、加工性能好，热处理简单而被广泛使用。其不足之处在于淬透性低，必须用盐水或碱水

淬火，淬火变形、开裂倾向大，工作温度低于 ２００℃。

为弥补碳素工具钢的不足而加入合金元素，如铬、锰、硅、钨、钼、钒等元素。主要钢种有

Ｃｒ２、９ＳｉＣｒ、ＣｒＭｎ、ＣｒＷＭｎ等，可做刃具和量具。合金元素的加入提高了钢的淬透性，可用油淬，

减少了变形开裂。这些碳化物形成元素细化了显微结构，使合金渗碳体均匀分布且易于球化。

在淬火加热时，合金渗碳体较稳定，阻碍奥氏体晶粒长大，改善了钢的韧性。其中硅能提高抗

回火稳定性及刃具的使用寿命。

碳素及低合金工具钢在淬火前必须经过球化退火，得到粒状珠光体的原始组织，以利于切

削加工，并且淬火过热倾向小。球化退火一般采用等温退火，由退火温度以 ３０～４０℃／ｈ的速

度冷至 ７００℃左右，等温 ４ｈ，再炉冷到 ６００℃出炉。

碳素及低合金工具钢淬火温度一般为 Ａ１＋３０～５０℃，此时显微组织为奥氏体加细小未溶

粒状碳化物。这些剩余碳化物阻碍奥氏体晶粒长大，奥氏体中 ｗ（Ｃ）＝０郾５％ ～０郾６％，既保证

了基体硬度，又使淬火时变形开裂倾向减小。淬火介质可用油，也可以用熔盐（分级淬火），来

减小工件变形和开裂；分级温度对 ９ＳｉＣｒ和 ＣｒＷＭｎ钢为 １８０℃，Ｃｒ２钢为 １６０℃，停留时间一般



为２～５ｍｉｎ，视工件尺寸而定。回火温度为 １６０～２００℃，回火后得到回火马氏体基体上分布均

匀细小的粒状碳化物。还可以采用等温淬火，９ＳｉＣｒ钢通常在 ＭＳ点附近等温 ０郾５～１郾０ｈ，使工

件的强度和塑性得到提高。

９ＳｉＣｒ钢适于制作形状较复杂的小形工件，如丝锥、板牙、钻头、铰刀等。ＣｒＷＭｎ钢有较高

淬透性，淬火后变形小，适于制作形状复杂的工件，如拉刀、板牙、量具及形状较复杂的高精度

冲模。Ｃｒ２钢即 ＧＣｒｌ５钢，只在对非金属夹杂物要求不严格时，制作切削工具、量具及冷轧辊

等。ＣｒＷ５钢由于加入了较多的钨，形成 Ｍ６Ｃ碳化物，在淬火温度下（８２０℃）溶于奥氏体中量

少，淬透性低，须用水淬，淬火后剩余碳化物多，回火后硬度 ＨＲＣ６４～６５，而且耐磨性好，适用于

制作慢速切削较硬金属的刀具，如铣刀、刨刀和雕刻用刀具。

第二节 高速工具钢

高速工具钢适用于高速切削刃具，由于合金元素含量高，可保证刃部在 ６５０℃时实际硬度

仍高于 ＨＲＣ６０，从而具有优良的切削性和耐磨性。根据钢中主要合金元素含量，高速钢可分成

三类，即 钨 系 高 速 钢、钼 系 高 速 钢 和 钨 钼 系 高 速 钢。其 中 钨 系 的 Ｗｌ８Ｃｒ４Ｖ和 钨 钼 系 的

Ｗ６Ｍｏ５Ｃｒ４Ｖ２应用最普遍，属于通用型高速钢；而高碳高钒、高钒高钴和超硬高速钢属于特殊

性能高速钢。主要高速钢的成分见表 ７－１。

表 ７－１ 高速钢的化学成分

钢 号 ｗ（Ｃ）／％ ｗ（Ｗ）／％ ｗ（Ｍｏ）／％ ｗ（Ｖ）％ ｗ（Ｃｒ）／％ ｗ（Ｃｏ）／％ 美国 日本

Ｗ１８Ｃｒ４Ｖ ０郾７０～０郾８０１７郾５～１９郾０ ≤０郾３０ １郾０～１郾４ ３郾８０～４郾４０ Ｔ１ ＳＫＨ２

Ｗ１２Ｃｒ４Ｖ４Ｍｏ １郾２０～１郾４０１１郾５～１３郾００郾９０～１郾２０ ３郾８～４郾４ ３郾８０～４郾４０

Ｗ６Ｍｏ５Ｃｒ４Ｖ２ ０郾８０～０郾９０５郾５０～０郾７５４郾５０～５郾５０１郾７５～２郾２０ ４郾００ Ｍ２ ＳＫＨ９

Ｗ６Ｍｏ５Ｃｒ４Ｖ２Ｃｏ８ ０郾８０ ６郾００ ５郾００ ２郾００ ４郾００ ８郾００ Ｍ３６ ＳＫＨ５６

Ｗ６Ｍｏ５Ｃｒ４Ｖ３ １郾２０ ６郾５０ ５郾００ ３郾００ ４郾００ Ｍ３ ＳＫＨ５３

高 Ｃ－Ｗ－Ｍｏ系 １郾００ ６郾００ ５郾００ ２郾００ ４郾００ ＣＭ１２

Ｗ７Ｍｏ４Ｃｒ４Ｖ２Ｃｏ５ １郾１０ ６郾７５ ３郾７５ ２郾００ ４郾２５ ５郾００ Ｍ４１ ＳＫＨ５５

Ｗ２Ｍｏ９Ｃｒ４ＶＣｏ８ １郾１０ １郾５０ ９郾５０ １郾１５ ３郾７５ ８郾００ Ｍ４１

一、高速钢中的组成相和碳化物的不均匀性

在普通型钨系和钨钼系高速钢中，含有高钨、钼和铬、钒等元素，平衡态下存在合金铁素体

和合金碳化物。合金碳化物为 Ｍ６Ｃ、Ｍ２３Ｃ６及 ＭＣ三种类型。

Ｍ６Ｃ型 碳 化 物 是 以 钨 或 钼 为 主，并 且 含 铁 的 碳 化 物，其 成 分 为 Ｆｅ２Ｗ４Ｃ－Ｆｅ４Ｗ２Ｃ或

Ｆｅ２Ｍｏ４Ｃ－Ｆｅ４Ｍｏ２Ｃ，在 Ｗ－Ｍｏ系中为 Ｆｅ２（Ｗ、Ｍｏ）４Ｃ－Ｆｅ４（Ｗ、Ｍｏ）２Ｃ，钨钼可互换，并溶有一定

量铬、钒、钴等元素。Ｍ２３Ｃ６是以铬、钨、钼为主，并溶有铁等元素的（Ｃｒ、Ｆｅ、Ｍｏ、Ｗ、Ｖ）２３Ｃ６。ＭＣ

是以钒为主的 ＶＣ，也能溶解少量钨、钼、铬等元素。在热处理过程中，还存在含钨、钼的 Ｍ２Ｃ

介稳碳化物，即 Ｗ２Ｃ或 Ｍｏ２Ｃ。

９９



高速钢属于高合金莱氏体钢，其相图较复杂，图 ７－１（ａ）为 Ｆｅ－Ｗ－Ｃｒ－Ｖ系的变温截面，

图 ７－１（ｂ）为 Ｆｅ－６Ｗ －５Ｍｏ－４Ｃｒ－２Ｖ的变温截面。当 Ｗｌ８Ｃｒ４Ｖ的钢液凝固时，发生下列

反应：

图 ７－１ 高速钢的相图

（ａ）Ｆｅ－Ｗ－Ｃｒ－Ｃ系 １８％ｗ（Ｗ）、４％ｗ（Ｃｒ）的变温截面，Ｃ１—Ｍ６Ｃ，Ｃ２—Ｆｅ３Ｃ

（ｂ）Ｗ６－Ｍｏ５Ｃｒ４Ｖ２的变温截面，Ｃ１—ＭＣ＋Ｍ６Ｃ＋Ｍ２３Ｃ６

① 开始结晶时析出δ（高温α）固溶体；

② 冷到 １４００℃发生 Ｌ＋δ→γ的包晶反应；

③ 在 １３４５℃附近很窄的温度范围进行 Ｌ＋δ→γ＋Ｍ６Ｃ的包共晶反应；

图 ７－２ Ｗｌ８Ｃｒ４Ｖ的铸态组织

④ 继而在 １３３０～１３００℃之间发生 Ｌ→γ＋

Ｍ６Ｃ的共晶反应，一直到完全凝固，形成由奥氏体

和碳化物组成的共晶莱氏体，存在于奥氏体晶粒之

间，其中碳化物呈鱼骨状，骨络之间为γ相，见图

７－２。

⑤ 凝固后继续冷却时，由奥氏体中析出过共析

合金碳化物，在 ８７０～８００℃间发生γ＋Ｍ６Ｃ→α的包

析反应，冷到 ８００℃左右发生共析反应γ→α＋Ｍ６Ｃ

＋Ｆｅ３Ｃ。实际上 Ｗｌ８Ｃｒ４Ｖ钢中在共晶时还出现 ＶＣ，

并在随后冷却时，由奥氏体中还析出 ＶＣ和 Ｍ２３Ｃ６

型碳化物，在低温下未发现 Ｆｅ３Ｃ存在。

Ｗ６Ｍｏ５Ｃｒ４Ｖ２钢的变温截面与 Ｗｌ８Ｃｒ４Ｖ钢基本相似，只是前者的结晶温度略低，但其共晶

碳化物与 Ｗｌ８Ｃｒ４Ｖ钢不同，其形态呈鸟巢状，见图 ７－３。其共晶碳化物为 Ｍ２Ｃ型的（Ｗ、

Ｍｏ）２Ｃ，而非 Ｍ６Ｃ型的 Ｆｅ３Ｗ３Ｃ，高温长时间保温后，可以转变为 Ｍ６Ｃ。由图 ７－３可以看出，这

种鸟巢状的共晶碳化物 Ｍ２Ｃ比鱼骨状的共晶碳化物 Ｍ６Ｃ较为细小。
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图 ７－３ Ｗ６Ｍｏ５Ｃｒ４Ｖ２的铸态组织

实际铸锭凝固时的冷却速度大于平衡冷速，其

包晶反应不能进行完全，仍有部分δ（高温α）相被

保留下来，在继续冷却时发生共析分解δ→γ＋

Ｍ６Ｃ，随后α相再发生共析反应。这种转变产物金

相形态呈黑色，称为“黑色组织”。γ相的共析反应

也可能被抑制而过冷到低温，转变为马氏体和残留

奥氏体，形成“白亮组织”。

铸态高速钢组织中粗大的共晶碳化物必须经

过锻轧将其破碎，使其尽可能成为均匀分布的颗粒

状碳化物。在锻轧变形量不足时，仍存在粗的碳化

物网和密集的带状碳化物。这种碳化物的不均匀性对高速钢刀具的质量和使用寿命有极大影

响。淬火加热时，碳化物稀少区奥氏体晶粒易粗化，淬火开裂倾向大；碳化物密集区脆性大，易

引起崩刃。粗大碳化物在淬火加热时溶解少，使附近奥氏体合金元素的含量降低，热处理后刃

具的硬度、热硬性和耐磨性都降低，抗弯强度、韧性等因碳化物不均匀而降低。因此，碳化物的

均匀分布程度是考核高速钢的主要质量指标之一。

改善碳化物不均匀性的措施有：① 采用 ２００～３００ｋｇ小锭型，使钢锭凝固快，减少结晶时

宏观偏析，莱氏体共晶也细小；② 采用扁锭加快凝固，一般用 ６３０ｋｇ型，减少集中偏析和使莱

氏体共晶细小；③ 增大钢锭锻压比，反复拉拔和镦粗；④ 大尺寸钢材可采用电渣重熔，钢液在

水冷结晶器中径向结晶，共晶莱氏体细小。

二、高速钢的热处理

高速钢经锻轧后，需要退火。高速钢的 Ａ１在 ８２０～８６０℃范围，故退火温度为 ８７０～８８０

℃，保温 ２～３ｈ，大部分合金碳化物未溶入奥氏体，此时奥氏体中合金元素含量不多，冷却时易

转变成粒状珠光体和剩余碳化物。一般冷却速度≤３０℃／ｈ，冷到 ６００℃出炉空冷。退火后

Ｗｌ８Ｃｒ４Ｖ钢中碳化物体积百分数约为 ３０％，其中 Ｍ６Ｃ为 １６％ ～１９％，Ｍ２３Ｃ６为 ９％，ＭＣ为

１郾５％ ～２％。

高速钢淬火加热时先获得高合金的奥氏体，淬火后获得高合金的马氏体，这种马氏体具有

高的回火稳定性，在高温回火时析出弥散合金碳化物产生二次硬化，使高速钢具有高的硬度和

红硬性。

高速钢中的合金碳化物 Ｍ６Ｃ、Ｍ２３Ｃ６和 ＭＣ比较稳定，必须在高温下才能将其溶解。三者

中 Ｍ２３Ｃ６稳定性最差，在 ９００℃以上大量溶解，到 １０９０℃溶解完毕；Ｍ６Ｃ在 １０３７℃以上开始溶

解，对 Ｗｌ８Ｃｒ４Ｖ钢，１２５０℃以上溶解量逐渐减小；ＭＣ在 １１００℃以上逐渐溶解，溶解速度比

Ｍ６Ｃ缓慢。Ｗｌ８Ｃｒ４Ｖ钢在 ９００℃以上不同温度加热时，奥氏体中合金元素含量见图 ７－４。正

常淬火温度 １２８０℃下，Ｗｌ８Ｃｒ４Ｖ钢奥氏体中合金元素质量分数为：ｗ（Ｃ）＝０郾５％，ｗ（Ｗ）＝７％ ～

８％，ｗ（Ｃｒ）＝４％，ｗ（Ｖ）＝１郾０％ ～１郾５％，剩 余 碳 化 物 体 积 分 数 总 量 约 ９％ ～１０％，其 中

ｗ（Ｍ６Ｃ）＝７郾５％ ～９％，ｗ（ＭＣ）＝１郾５５％ ～１％。Ｗ６Ｍｏ５Ｃｒ４Ｖ２钢正常淬火温度为 １２２０℃，奥氏

体中合金元素含量与 Ｗｌ８Ｃｒ４Ｖ钢相当，其中碳和铬相同；钨当量相近，约 ７％（即 Ｗ当量 ＝Ｗ＋

２Ｍｏ）；钒含量稍高，约 １％ ～１郾９％。剩余碳化物体积分数约 ８％ ～９％。这些未溶碳化物阻碍

奥氏体晶粒长大，在 １２８０℃得到 ９级左右的奥氏体晶粒度。
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Ｗｌ８Ｃｒ４Ｖ钢过冷奥氏体转变曲线见图 ７－５。由于奥氏体合金度高，分解速度较缓慢，珠光

体转变区间在 Ａ１－６００℃间，转变开始到终了时间最快为 １郾０～１０ｈ。从 ６００℃ －ＢＳ（３６０℃）间

为过冷奥氏体中温稳定区，ＢＳ到 １７５℃间为贝氏体转变区间，但转变进行不到底。 ＭＳ（２２０℃）

以下为马氏体转变区间。淬火后约含有 ７０％的隐晶马氏体，还有 ２０％ ～２５％的残留奥氏体。

在冷却过程中中温停留或慢冷，将发生奥氏体热稳定化，使 ＭＳ点下降，残留奥氏体量增多。

图 ７－４ Ｗｌ８Ｃｒ４Ｖ奥氏体成分与淬火温度的关系 图 ７－５ Ｗｌ８Ｃｒ４Ｖ过冷奥氏体恒温转变曲线

高速钢的正常淬火温度范围见表 ７－２。具体的淬火温度视工件的几何形状、碳化物不均

匀度和对综合力学性能的要求而定。对薄片铣刀和细长拉刀，在 １２６０～１２７０℃淬火，奥氏体

晶粒度为 １０级；要求强度的钻头在 １２７０～１２８０℃淬火，获得 ９～９郾５级奥氏体晶粒度；简单车

刀在 １２９０～１３００℃淬火，获得 ８～９级奥氏体晶粒度。

表 ７－２ 高速钢的淬火温度范围及常用淬火温度

钢 号 Ｗ１８Ｃｒ４Ｖ Ｗ１２Ｃｒ４Ｖ４Ｍｏ Ｗ６Ｍｏ５Ｃｒ４Ｖ２ Ｗ６Ｍｏ５Ｃｒ４Ｖ２Ｃｏ５ Ｗ６Ｍｏ５Ｃｒ４Ｖ３

淬火温度范围／℃ １２６０～１３１０ １２４０～１２６５ １２１０～１２４５ １２１０～１２３０ １２００～１２３０

一般淬火温度／℃ １２８０ １２５０ １２３０ １２２０ １２２０

高速钢导热率低，为减少工件在加热时变形开裂和缩短高温保温时间，减少脱碳，可采用

预热。一次预热制度在 ８００～８５０℃，两次预热制度在 ８００～８５０℃前加一次 ５００～６００℃预热。

淬火温度采取在高温盐浴炉中短时保温，防止刃部脱碳和过热。淬火方式一般用油淬或空冷，

对细长件和薄片刃具采用分级淬火，一般用 ５８０～６２０℃一次分级或再在 ３５０～４００℃做第二次

分级。

高速钢正常淬火后的显微组织见图 ７－６，具有细晶粒组织，奥氏体晶界因淬火时有微量

二次碳化物析出而易于侵蚀。Ｗｌ８Ｃｒ４Ｖ钢淬火温度超过 １３００℃时，碳化物显著减少，晶粒粗

化。淬火后可见粗大马氏体针，这是过热的特征。加热温度超过 １３２０℃将发生过烧现象，晶

界局部熔化，碳化物全部溶解，晶内出现δ相。Ｗｌ８Ｃｒ４Ｖ钢的过烧组织见图 ７－７。

淬火钢回火的目的是从马氏体中析出弥散 Ｍ２Ｃ和 ＭＣ碳化物，产生二次硬化效应、消除残

留奥氏体和淬火内应力。在 ４００℃以下回火时，仅从马氏体中析出少量 Ｍ３Ｃ合金渗碳体；大于

４５０℃时，基体中钨、钼、钒等原子开始扩散，Ｍ３Ｃ溶解。钨、钼 Ｍ２Ｃ型碳化物和钒的 ＭＣ型碳化
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图 ７－６ 高速钢正常淬火温度下的淬火组织（５００×） 图 ７－７ Ｗｌ８Ｃｒ４Ｖ钢 １３５０℃油淬的过烧组织（６７０×）

图 ７－８ Ｗｌ８Ｃｒ４Ｖ钢回火时硬度变化

物弥散析出产生二次硬化，并在 ５６０℃达到硬度最高值，

硬度为 ＨＲＣ６３～６５。同时，马氏体基体中仍保持有质量

分数为 ０郾２５％左右的碳和较高含量的钨（钼）、钒和铬，

有很高的抗回火软化能力。图 ７－８为 Ｗｌ８Ｃｒ４Ｖ钢回火

时的硬度变化。在 ６７５℃以上 Ｍ２Ｃ开始溶解，析出 Ｍ６Ｃ、

Ｍ７Ｃ３，Ｍ７Ｃ３又进一步转变为 Ｍ２３Ｃ６，基体中碳已贫化，合

金度不断降低，高速钢已显著软化。

淬火后的残留奥氏体合金度高，稳定性大，在回火

加热过程中不分解，在 ５００～６００℃间保温时也仅从中析

出合金碳化物，使残留奥氏体合金度有所降低，因而 ＭＳ

点升高，在冷却到低温时，部分残留奥氏体发生马氏体

转变，残留奥氏体量由 ２０％ ～２５％减少到约 １０％。但还需要进一步降低，并且要消除新产生

马氏体引起的内应力，所以高速钢需要在 ５６０℃三次回火。钢的硬度不降低，保持在 ＨＲＣ６２～

６４，抗弯强度和韧性进一步增高。Ｗｌ８Ｃｒ４Ｖ钢回火次数与残留奥氏体量和性能的关系见图 ７－

９。回火后的显微组织为回火马氏体加碳化物。

图 ７－９ Ｗｌ８Ｃｒ４Ｖ钢回火次数与残留奥氏体量和性能的关系

为改善和提高高速钢刃具的切削效率和耐用度，广泛采用表面强化方法，通过表面化学热

处理或在刃具表面覆层。高速钢工件表面化学热处理有表面氮化（如辉光离子氮化，气体软氮
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化）、表面硫氮共渗或硫氮硼等多元共渗、蒸气处理等。这些处理温度均不超过 ５６０℃，工件的

显微组织和性能均未改变。工件表面覆层是采用物理气相沉积（ＰＶＤ）法，在工件表面沉积 ＴｉＣ

或 ＴｉＮ覆层，具有高硬度、优异的耐磨性、抗黏着性和抗咬合性，显著提高工件使用寿命。

三、高速钢中合金元素的作用

碳化物是高速钢的主要合金相，钢加热时碳化物的变化反映了奥氏体中合金成分的变化

和淬火后回火时马氏体的次生硬化情况和热硬性好坏。

钢的热硬性表示抗回火软化能力。测定高速钢热硬性是在 ６００℃、６２５℃ 、６５０℃等温度

加热四次后测定其室温硬度，能保持 ＨＲＣ６０的最高温度即表示该钢的热硬性。或者在高温硬

度计上加热到 ６００～６５０℃保温 ４ｈ后直接测定其高温硬度。

１郾钨和钼的作用

钨是高速钢获得热硬性的主要元素，在钢中形成 Ｍ６Ｃ型碳化物，是共晶碳化物的主要成

分，它还以二次碳化物由奥氏体中析出。在锻轧材中 Ｍ６Ｃ以颗粒状碳化物存在，淬火加热时

大量未溶 Ｍ６Ｃ阻碍奥氏体晶粒长大，改善钢的韧性，同时溶在奥氏体中约 ７％ ～８％的 Ｗ 淬火

后保留在马氏体中，提高马氏体抗回火稳定性。在 ５６０℃回火时析出 Ｗ２Ｃ，产生弥散强化。

钼和钨属于同族，可互相取代，由于二者原子量的差别，１％的 Ｍｏ可取代 ２％的 Ｗ。含钼

共晶碳化物由粗鱼骨状变为细鸟巢状，减小了碳化物不均匀性，锻轧后含钼 Ｍ６Ｃ颗粒也较细

小。钼系高速钢 Ｍｏ８Ｃｒ４Ｖ热硬性稍逊于 Ｗ 系，因为回火时 Ｍｏ２Ｃ比 Ｗ２Ｃ析出温度稍低，且易

聚集长大。热处理时，钼系脱碳倾向大。但钼系高速钢的抗弯强度和冲击韧性远高于 Ｗ 系，

钨钼系高速钢 Ｗ６Ｍｏ５Ｃｒ４Ｖ２具有钨系和钼系的优点，又克服两者的缺点，其使用量已超过

Ｗｌ８Ｃｒ４Ｖ钢。

２郾钒的作用

钒在钢中主要是以 ＶＣ存在，也溶于其他类型碳化物中。淬火加热时，ＶＣ部分溶于奥氏

体中，淬火后使马氏体抗回火稳定性增高，阻碍马氏体分解，并析出弥散 ＶＣ产生二次硬化。

淬火加热时未溶的 ＶＣ起阻止晶粒长大作用。高速钢中加钒是使钢具有良好热硬性的重要因

素，含钒量的提高使热硬性有明显提高，如 Ｗｌ８Ｃｒ４Ｖ钢中钒的含量从 １郾２％提高到 １郾９％，其热

硬性由 ６１０℃提高到 ６２８℃。

高速钢中 ｗ（Ｖ）＝１％ ～２％属于低钒高速钢。高钒高速钢将 Ｖ提高到 ３％ ～５％。在高钒

高速钢中，合金相组成相对量发生很大变化，其中 ＭＣ型碳化物量与 Ｍ６Ｃ型碳化物量相当，并

且是共晶碳化物的主要组成。高钒高速钢的共晶碳化物形貌为鸟巢状。ＭＣ的大量存在提高

了钢的耐磨性，但也使可切削加工性降低。因为 ＭＣ型碳化物硬度高，为 ＨＶ２８００，而 Ｍ６Ｃ硬度

为 ＨＶｌ５００～１８００。高钒高速钢属于高热硬性高耐磨高速钢，如 Ｗｌ２Ｃｒ４Ｖ４Ｍｏ钢，退火后 ＭＣ型

碳化物的体积分数占 １０％，Ｍ６Ｃ型碳化物的体积分数占 １２％，Ｍ２３Ｃ６型碳化物的体积分数占

１０％，总碳化物的体积分数为 ３２％。一般在 １２５０℃淬火，５６０℃回火三次，热处理后硬度在

ＨＲＣ６４～６６。

３郾铬的作用

铬在高速钢中主要存在于 Ｍ２３Ｃ６中，也溶于 Ｍ６Ｃ和 ＭＣ型碳化物，促使其溶于奥氏体，增

加奥氏体中合金度。淬火加热时，铬几乎全部溶于奥氏体，主要起增加钢的淬透性作用。高速

钢中若只含 １％的铬，则必须用水淬，而 ２％的铬钢在分级淬火时会出现少量贝氏体，所以一般
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高速钢中 Ｃｒ的质量分数为 ４％左右。铬也增加高速钢耐蚀性和增大抗氧化能力，减少黏刀现

象，改善刃具切削能力。

４郾碳的作用

碳对高速钢的硬度影响很大，是高速钢的主要强化元素。随着含碳量进一步增高，淬火回

火后硬度和热硬性都增高。若碳和碳化物形成元素满足合金碳化物中分子式的定比关系，可

以获得最大的二次硬化效应。定比碳经验关系式为：

Ｃ＝０郾０３３Ｗ ＋０郾０６３Ｍｏ＋０郾２０Ｖ＋０郾０６０Ｃｒ

Ｗ６Ｍｏ５Ｃｒ４Ｖ２钢 Ｃ的质量分数为 ０郾８５％，若提高到 １郾１０％，淬火后硬度和 ６００℃热硬性如表

７－３。

表 ７－３ 含碳量对淬火硬度和 ６００℃处理后硬度的影响

钢 号 淬火后的硬度 ６００℃处理后的硬度

８５Ｗ６Ｍｏ５Ｃｒ４Ｖ２ ＨＲＣ６３～６６ ＨＲＣ６０～６１

１１０Ｗ６Ｍｏ５Ｃｒ４Ｖ２ ＨＲＣ６７～６８ ＨＲＣ６４～６４

碳量的提高也带来一些问题。由于碳量增高使钢中碳化物总量增加，碳化物不均匀性加

重；淬火后残留奥氏体量增多，需要多次回火才能消除；钢的固相线温度降低，使淬火温度下

降，钢中 Ｃ的质量分数增加 ０郾１０％，晶界熔化温度下降 １１℃。另外对钨系高速钢，增加碳量将

使钢抗弯强度和韧性明显下降，而钨钼系这种变化不大。

图 ７－１０ 钴对 Ｗｌ８Ｃｒ４Ｖ钢红硬性的影响

５郾钴的作用

钴在钢中为非碳化物形成元素，淬火加热时溶于奥

氏体，淬火后存在于马氏体中，提高马氏体回火稳定性，

加强二次硬化效果，有较好的热硬性。钴与钨、钼原子

间结合力强，可减低钨钼原子扩散速率，减慢合金碳化

物析出和聚集长大，增加热硬性。钴对热硬性的影响见

图 ７－１０。一般钢中含钴量主要为 ５％、８％和 １２％三个

级别，都是高热硬性高速钢。另外钴对高速钢性能也有

不利影响，如降低韧性、增大脱碳倾向。

６郾微合金元素的作用

为了改善高速钢的性能，人们研究了微量合金元素

对钢组织和性能的影响。在高速钢中加入微量氮。氮

可溶于碳化物，形成合金碳氮化物，使 Ｍ６Ｃ碳化物稳定

性增高，减小聚集倾向。氮可细化奥氏体晶粒，提高晶界

开始熔化温度，因而提高了淬火温度和合金元素溶解

量，增加淬火回火硬度和热硬性。同时也提高了抗弯强度和韧性。一般高碳超硬高速钢中可

加入质量分数为 ０郾０５％ ～０郾１０％的氮。

稀土元素加入高速钢中，可明显改善其在 ９００～１１５０℃间的热塑性。高速钢的热塑性由

于微量硫存在于奥氏体晶界而恶化，在 Ｓ降低到 ０郾００２％亦不可避免，并引起热扭转试样的沿

晶断口。当钢中加入稀土元素后，降低了硫在晶界的偏聚。我国生产的含稀土高速钢有
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Ｗｌ８Ｃｒ４ＶＲＥ、Ｗｌ２Ｍｏ２Ｃｒ４ＶＲＥ。由于有较高的热塑性，可适应刃具的热扭轧工艺。

第三节 冷作模具钢

冷作模具钢是用来制作使金属冷变形的模具，如冷冲、冷镦、冷挤压、冲裁、拉丝等模具。

其工作温度不高，主要要求具有高硬度和耐磨性，也要有一定韧性。在热处理时要求淬透性

高，淬火变形小。

一般中小型模具常用碳素及低合金工具钢制作，如 Ｔｌ２、９Ｍｎ２Ｖ、Ｃｒ２、ＣｒＷＭｎ等，另一类是

高淬透性、高耐磨的高碳高铬钢；高速钢的基体钢。常用的冷作模具钢化学成分见表 ７－４。

表 ７－４ 常用冷作模具钢的化学成分

钢 号 ｗ（Ｃ）／％ ｗ（Ｓｉ）／％ ｗ（Ｍｎ）／％ ｗ（Ｃｒ）／％ ｗ（Ｍｏ）／％ ｗ（Ｗ）／％ ｗ（Ｖ）／％

Ｃｒ１２ ２郾００～２郾３０ ≤０郾４０ ≤０郾４０ １１郾５～１３郾５

Ｃｒ１２ＭｏＶ １郾４５～１郾７０ ≤０郾４０ ≤０郾４０ １１郾０～１２郾５ ０郾４０～０郾６０ ０郾１５～０郾３０

Ｃｒ６ＷＶ １郾００～１郾１５ ≤０郾４０ ≤０郾４０ ５郾５０～７郾００ １郾１０～１郾５ ０郾５０～０郾７０

Ｃｒ５Ｍｏ１Ｖ ０郾９５～１郾０５ ≤０郾４０ ≤１郾００ ４郾７５～５郾５０ ０郾９０～１郾４０ ０郾１５～０郾５

Ｃｒ４Ｗ２ＭｏＶ １郾１５～１郾２５０郾４０～０郾７０ ≤０郾４０ ３郾５０～４郾００ ０郾８０～１郾２０ ２郾００～２郾５０ ０郾８０～１郾１０

５０Ｃｒ４Ｍｏ３Ｗ２Ｖ ０郾５０ ４郾５０ ２郾７５ ２郾００ １郾００

６５Ｃｒ４Ｗ３Ｍｏ２ＶＮｂ ０郾６０～０郾７０ ≤０郾３５ ≤０郾４０ ３郾８０～４郾４０ ２郾００～２郾５０ ２郾５０～３郾００ ０郾８０～１郾１０

６０Ｃｒ４Ｍｏ３Ｎｉ２ＷＶ ０郾５５～０郾６４ ≤０郾４０ ≤０郾４０ ３郾８０～４郾４０ ２郾８０～３郾３０ ０郾９０～１郾２０ ０郾９０～１郾２０

５５Ｃｒ４Ｍｏ５ＷＶＣｏ ０郾５５ ４郾００ ５郾００ １郾００ １郾００

一、高铬和中铬模具钢

高铬钢是含 ｗ（Ｃｒ）＝１２％的高碳亚共晶莱氏体钢，退火态含有体积分数为 １６％ ～２０％的

Ｃｒ７Ｃ３碳化物。在铬碳化物中，Ｃｒ７Ｃ３型碳化物具有最高硬度，为 ＨＶ２ｌ００，可增加模具钢的耐磨

性。随钢中碳量的增高，共晶碳化物增多，碳化物不均匀性也加大。在高碳 Ｃｒｌ２钢基础上适

当降碳，增加钼和钒以减少并细化共晶碳化物，细化晶粒，改善韧性，形成 Ｃｒｌ２ＭｏＶ等钢种。

Ｃｒｌ２ＭｏＶ钢具有高淬透性，截面 ３００～４００ｍｍ以下可以完全淬透。淬火加热温度一般采用

９８０～１０３０℃，然后 １５０～１７０℃低温回火，硬度为 ＨＲＣ６１～６３，残留奥氏体量少，组织中有占体

积 １２％左右的未溶 Ｃｒ７Ｃ３碳化物。随加热温度升高，碳化物溶解量增加，奥氏体合金度的增加

使淬火后残留奥氏体增加，硬度下降。在 １１３０℃以上温度淬火，Ｃｒ７Ｃ３碳化物仅剩 ５％（体积分

数）左右，组织中绝大部分为残留奥氏体。要消除这些残留奥氏体，要采用 ５００～５２０℃多次回

火，可使硬度回升到 ＨＲＣ６０～６１。

高碳中铬模具钢通常是 Ｃｒ６ＷＶ和 Ｃｒ４Ｗ２ＭｏＶ和 Ｃｒ５Ｍｏ１Ｖ。由于碳量相对低、铬量低，属于

过共析钢。由于凝固时偏析，故仍有部分莱氏体共晶。这类钢中的碳化物也是以 Ｃｒ７Ｃ３型为主，

并有少量 Ｍ６Ｃ和 ＭＣ型。这类钢的碳化物分布较均匀，退火态含有 １５％左右的碳化物。这类钢

具有耐磨性好和热处理变形小的特点，适用于制造既要求有耐磨性，又具有一定韧性的模具。
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Ｃｒ６ＷＶ钢的淬火温度通常采用 ９６０～９８０℃，未溶碳化物约 ５％，具有细小的奥氏体晶粒，

在热油中淬火和 １５０～２００℃回火，硬度为 ＨＲＣ５８～６２。若采用高温淬火 ９９０～１０１０℃，可获得

最高的淬火硬度和淬透性。空淬时可在 ｄ＝４０ｍｍ棒心部淬硬到 ＨＲＣ６０以上。Ｃｒ６ＷＶ钢的耐

磨性稍低于 Ｃｒｌ２钢，但有较好的强韧性。

Ｃｒ４Ｗ２ＭｏＶ钢由于含有较多的钨、钼和钒，能细化奥氏体晶粒，提高钢的淬透性和回火稳

定性。Ｃｒ４Ｗ２ＭｏＶ钢的淬火温度有两个温度范围，在较低温淬火（９６０～９７０℃）和低温回火

（２６０～３００℃）两次，钢具有较高的硬度、强度和韧性，并具有最好的耐磨性。对大动载条件下

工作的模具，可采用较高温淬火（１０２０～１０４０℃）和高温回火（５００～５４０℃）三次，每次 １～２ｈ。

Ｃｒ５ＭｏｌＶ钢可在两个温度区间加热淬火，低温淬火在 ９４０～９６０℃，高温淬火在 ９８０～１０１０℃，

淬火后硬度可达 ＨＲＣ６３～６５。钢从 ９５０℃空淬时，可使 ５０ｍｍ×１５２ｍｍ×２４５ｍｍ的工件淬硬。

Ｃｒ５ＭｏｌＶ钢淬火和不同温度回火时，在 ２００℃和 ４００℃有两个韧性峰值，在每一韧性峰值之后

的回火温度下，韧性降低。这是由于残余奥氏体分解的结果，因此模具在回火时应避免在脆性

温度区回火。

二、基体钢和低碳高速钢

基体钢是根据通用高速钢淬火后基体成分而设计的钢种，它既有高速钢基体的强度和热

硬性，又不含有由过多的未溶碳化物带来的脆性。低碳高速钢也常用于高冲击负荷下的模具，

由于碳化物少，韧性和工艺性能也明显改善。

低碳高 速 钢 应 用 较 多 的 是 ６Ｗ６Ｍｏ５Ｃｒ４Ｖ钢，碳 与 钒 都 降 低，碳 质 量 分 数 为 ０郾５５％ ～

０郾６５％，钒质量分数为 ０郾７０％ ～１郾１０％，仍属莱氏体钢。其淬火后的硬度与淬火温度的关系见

图 ７－１１。适宜的淬火温度为 １１８０～１２００℃，在油、空气或盐液中冷却，淬火后经 ５６０～５８０℃

回火三次，硬度为 ＨＲＣ６０～６３。由于有较好的加工性、较高的强度和韧性，以及耐磨性，用做冷

挤压模，比高铬冷作模具钢寿命长。

图 ７－１１ ６Ｗ６Ｍｏ５Ｃｒ４Ｖ钢淬火后硬度与

淬火温度的关系

５０Ｃｒ４Ｍｏ３Ｗ２Ｖ和 ５５Ｃｒ４Ｍｏ５ＷＶＣｏ８相 当 于 常 用 的

Ｗ６Ｍｏ５Ｃｒ４Ｖ２和 Ｗ２Ｍｏ９Ｃｒ４ＶＣｏ８高速钢的基体成分，属

于过共析钢。经 １１１０～１１２０℃淬火后未溶碳化物的体

积分数约 ５郾０％，还有较多的残留奥氏体，回火温度在

５１０～６２０℃范围，多次回火产生二次硬化和消除残留奥

氏体，硬度在 ＨＲＣ６１～６５。在热处理到相同硬度时，基

体钢比起相对应的高速钢做的模具具有较长的使用寿

命。加铌的 ６５Ｃｒ４Ｗ３Ｍｏ２ＶＮｂ钢中含质量分数 ０郾２０％ ～

０郾３５％的铌，并稍提高碳量，以改善钢的韧性、塑性和疲

劳抗力。钢的淬火温度为 １０８０～１１８０℃，然后在 ５２０～

５８０℃回火两次，其抗弯强度和韧性比通用高速钢高，适

宜制作形状复杂、受冲击负荷较大和尺寸较大的冷作

模具。

加镍的 ６０Ｃｒ４Ｍｏ３Ｎｉ２ＷＶ钢含镍 ２郾００％。为改善钢的韧性和疲劳抗力，经 １１２０℃淬火，

５２０～５６０℃回火后硬度为 ＨＲＣ５９～６２，冲击韧性可达 １５～２０Ｊ／ｃｍ２，适宜做要求变形小、韧性高

的冷作模具。此钢亦可用于热作模具，但需将回火温度升至 ６２０～６５０℃两次回火，硬度为
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ＨＲＣ５０～５４。

三、新型冷作模具钢

为适应冷镦模和厚板冲剪模的工作要求，既要有良好的耐磨性，又有较高的韧性，先后发

展了一系列高韧性、高耐磨性的冷作模具钢。代表性的钢有 ８Ｃｒ８Ｍｏ２Ｖ２Ｓｉ、Ｃｒ８Ｍｏ２Ｖ２ＷＳｉ等。

我国常用的是 ７Ｃｒ７Ｍｏ２Ｖ２Ｓｉ钢，其主要成分的质量分数为：ｗ（Ｃ）＝０郾７５％，ｗ（Ｓｉ）＝１郾０％，

ｗ（Ｃｒ）＝７郾０％，ｗ（Ｍｏ）＝２郾５％，ｗ（Ｖ）＝２郾０％。这类钢的总合金元素含量为 １２％左右，有较好

的淬透性，热处理变形小。在退火状态，钢中碳化物以 ＶＣ为主，还有少量 Ｍ２３Ｃ６和 Ｍ６Ｃ。随淬

火温度升高，碳化物逐渐溶于奥氏体。当温度超过 １１８０℃，奥氏体晶粒明显长大，故淬火温度

应在 １１００～１１５０℃。此时剩余碳化物量为 ３％ＶＣ，由于 ＶＣ的硬度高达 ＨＶ２０９３，提高了钢的

耐磨性。由于剩余碳化物总量不高，钢的韧性较好。经 １１５０℃淬火，奥氏体晶粒度为 ８级，并

含有不超过 １５％（体积分数）的残余奥氏体。淬火回火时在 ５００～５５０℃间出现二次硬化峰，这

是由于 ＶＣ析出和残余奥氏体分解产生的。对要求强韧性好的模具，采用低淬火温度 １１００℃

加热，５５０℃回火 ２～３次。若要求高耐磨性和冲击负荷下工作的模具，用高温 １１５０℃淬火，

５６０℃回火 ２～３次。这类钢用来制造冷镦模、冷冲模及冲头、冲剪模、冷挤压模等。

粉末冶金冷作模具钢是另一种新型冷作模具钢，采用粉末冶金法，用水雾化法将钢水雾化

成细小粉末，通过快速凝固，每颗粉末中的高合金莱氏体得到细化，显著改善烧结后钢的韧性。

同时这种方法还可以生产用传统冶金方法难以生产的高碳高合金冷作模具钢。使钢中含有更

多的硬质碳化物 ＶＣ，如 Ｖ为 １０％的高碳高钒粉末冷作模具钢 ＣＰＭ１０Ｖ：ｗ（Ｃ）＝２郾４５％，ｗ（Ｖ）

＝１０％，ｗ（Ｃｒ）＝５％，ｗ（Ｍｏ）＝１郾３％，具有更高的耐磨性。

第四节 热作模具钢

金属的热成型有两种途径：一种是对红热的固态金属施加压力，使之在模具型腔内热变

形成型，如锤锻、挤压等；另一种是在压力下使熔融金属注入模具型腔内凝固，即压铸。模具在

红热金属作用下升温，锤锻模具型腔表面可达 ６００℃，局部可高于 ６５０℃；压铸模具表面温度

可达 ８００℃。温度交替地升高和降低产生热疲劳，模具工作部位产生塑性变形和型腔坍塌。

工作条件对模具钢提出的要求有高抗热塑性变形能力、高韧性、高抗热疲劳、良好的抗热烧蚀

性。我国常用的热作模具钢成分见表 ７－５。

表 ７－５ 常用热作模具钢的化学成分

钢 号 ｗ（Ｃ）／％ ｗ（Ｓｉ）／％ ｗ（Ｍｎ）／％ ｗ（Ｃｒ）／％ ｗ（Ｍｏ）／％ ｗ（Ｗ）／％ ｗ（Ｖ）／％

５ＣｒＭｎＭｏ ０郾５０～０郾６０ ０郾２５～０郾６０ １郾２０～１郾６０ ０郾６０～０郾９０ ０郾１５～０郾３０

５ＣｒＮｉＭｏ ０郾５０～０郾６０ ≤０郾４０ ０郾５０～０郾８０ ０郾５０～０郾８０ ０郾１５～０郾３０

３Ｃｒ２Ｗ８Ｖ ０郾３０～０郾４０ ≤０郾４０ ≤０郾４０ ２郾２０～２郾７０ ７郾５０～９郾００ ０郾２０～０郾５０

４Ｃｒ５ＭｏＳｉＶ１ ０郾３２～０郾４２ ０郾８０～１郾２０ ≤０郾４０ ４郾５０～５郾５０ １郾００～１郾５０ ０郾８０～１郾１０

４Ｃｒ４Ｍｏ２ＳｉＶ ０郾３５ １郾００ ０郾３０ ５郾００ １郾７０ １郾００

４Ｃｒ５Ｗ２ＳｉＶ ０郾３２～０郾４２ ０郾８０～１郾２０ ≤０郾４０ ４郾５０～５郾５０ １郾６０～２郾４０ ０郾８０～１郾００
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续表

钢 号 ｗ（Ｃ）／％ ｗ（Ｓｉ）／％ ｗ（Ｍｎ）／％ ｗ（Ｃｒ）／％ ｗ（Ｍｏ）／％ ｗ（Ｗ）／％ ｗ（Ｖ）／％

３Ｃｒ３Ｍｏ３ＶＮｂ ０郾３０ ０郾４０ ０郾４０ ３郾００ ３郾００ ０郾７０

４５Ｃｒ２ＮｉＭｏＶＳｉ ０郾４５ ０郾６５ ０郾５０ １郾８５ １郾００ ０郾４０

３Ｃｒ２ＭｏＷＶＮｉ ０郾３０ ０郾２０ ０郾２５ ２郾２０ １郾３０ ０郾５０ ０郾５０

一、锤锻模钢

锤锻模具钢种应具有高强度、高热稳定性、高的淬透性、高的冲击韧性和低的回火脆性倾

向，因而模具的显微组织应是中碳（ｗ（Ｃ）＝０郾５０％左右）回火索氏体。回火温度应稍高于模面

工作温度，可根据模具尺寸来选择不同淬透性的钢种。对模高小于 ４００ｍｍ的中、小型锤锻模

具，要求有中等淬透性的 ５ＣｒＭｎＭｏ等钢种；模高大于 ４００ｍｍ的大型锤锻模具，适用高淬透性的

５ＣｒＮｉＭｏ钢及新型钢种 ３Ｃｒ２ＭｏＷＶＮｉ和 ４５Ｃｒ２ＮｉＭｏＳｉＶ。后两种钢性能全面达到性能要求，具有

高温下的高强度和韧性。

锻模由型腔和燕尾两部分组成，大中型模的型腔部位要求硬度在 ＨＲＣ３６～４２。对低合金

元素的 ５ＣｒＮｉＭｏ、５ＣｒＭｎＭｏ钢，经 ８３０～８６０℃加热，空气中预冷到 ７６０℃左右油淬后，可在

５２０～５８０℃ 范围回火；燕尾部分承受冲击，要求硬度 ＨＲＣ３０～３５，燕尾部分可在 ６００～６６０℃范

围补充回火。

对热稳定性高的 ３Ｃｒ２ＭｏＷＶＮｉ和 ４５Ｃｒ２ＮｉＭｏＳｉＶ钢，回火温度将提高。３Ｃｒ２ＭｏＷＶＮｉ钢经

１０００℃ 淬火后经两次回火，第一次回火 ６４０℃，第二次回火 ６２０℃。回火后硬度 ＨＲＣ３５～４１。

４５Ｃｒ２ＮｉＭｏＳｉＶ钢经 ９８０℃淬火后两次回火，第一次回火 ６５０℃，第二次回火 ６６０℃，回火后硬度

为 ＨＲＣ３９～４０。

二、挤压及压铸模具钢

钢及非铁金属热挤压和压铸时，模具与热金属接触时间长，温度高，承受应力大。对热挤

压模，首要性能要求是 ７００℃的σ０郾２≥３５０ＭＰａ。目前采用中铬加入钼、钨、钒、硅等元素的中碳

系列钢种。我国及世界各国常用的钢有 ４５Ｃｒ５ＭｏＳｉＶ（美、英、德等国）、５Ｃｒ５ＭｏＳｉＶｌ（美、英、德等

国）、４Ｃｒ５Ｗ２ＳｉＶ（前苏联）、３Ｃｒ３Ｍｏ３ＶＮｂ及 ４Ｃｒ３Ｍｏ２ＮｉＶＮｂＢ等。钢中碳化物类型有 Ｍ２３Ｃ６、Ｍ６Ｃ

及 ＭＣ。钒在钢中起回火时二次硬化作用；铬、钼、钨、钒能提高钢抗回火软化能力，保持高温

下的强度、韧性；硅提高钢的回火稳定性和抗热疲劳能力。铬和硅还能提高抗氧化和抗烧

蚀性。

中合金铬系热作模具钢从室温到 ６５０℃既具有较高强度，又保持较高的韧性，并具有良好

的抗热疲劳性能和热稳定性，在中温下有良好的抗氧化和耐液态金属冲蚀性能。

４Ｃｒ５ＭｏＳｉＶｌ钢的过冷奥氏体等温转变曲线见图 ７－１２，可以看出在 ４５０℃以上，有析出先

共析碳化物的 Ｃ曲线。应以较快速度迅速冷到 ４００～４５０℃，以防止先共析碳化物的析出。

４Ｃｒ５ＭｏＳｉＶｌ钢有较高的临界点，Ａ１为 ８７５℃，ＡＣｍ为 ９３５℃。由于含较多的钒，钢有良好的抗过

热敏感性。淬火硬度随淬火温度升高而增高，到 １０５０～１０７０℃时达到最高值。超过此温度范

围硬度很少增加，而奥氏体晶粒开始长大。所以 ４Ｃｒ５ＭｏＳｉＶｌ钢的淬火温度为 １０２０～１０５０℃，
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奥氏体晶粒度为 ８～１０级，含有少量剩余 Ｍ６Ｃ和 ＭＣ型碳化物和一定量的残余奥氏体。

４Ｃｒ５ＭｏＳｉＶｌ钢淬火后回火温度与硬度的关系见图 ７－１３。钢的次生硬化峰在 ５５０℃左右，进一

步升高回火温度，硬度迅速下降。当回火温度为 ６２０～６３０℃时，仍能保持 ＨＲＣ４５左右的硬度。

钢的回火温度为 ５８０～６００℃，硬度为 ＨＲＣ４８～５０，σｂ为 １６００～１８００ＭＰａ，σＳ为 １４００～１５００

ＭＰａ，δ为 ９％ ～１２％，φ为 ４５％ ～５０％，冲击韧性为 ４０～５０Ｊ／ｃｍ２。

图 ７－１２ ４Ｃｒ５ＭｏＳｉＶｌ钢过冷奥氏体等温转变曲线 图 ７－１３ ４Ｃｒ５ＭｏＳｉＶｌ钢回火温度与硬度曲线

进一步降低中铬系热作模具钢的杂质含量，可以显著改善钢的抗热疲劳性能和韧性。

４Ｃｒ５ＭｏＳｉＶｌ钢中磷的质量分数从 ０郾０３％降到 ０郾０１％，冲击值提高 １倍；若进一步降至 ０郾００１％，

则可提高冲击值 ２倍。另外，提高钢的横向韧性和塑性，提高其等向性，使其与纵向性能接近，

则可大幅度提高模具的使用寿命。

中合金铬系模具钢广泛用在铝合金压铸模、热挤压模、热剪切模、精密锻造模及各种冲击

和急冷条件下工作的模具，成为主要的热作模具钢钢种。
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第八章 不 锈 钢

在自然环境或一定工业介质中具有耐腐蚀性的一类钢称为不锈钢。具体地讲，不锈钢一

般指不锈钢和耐酸钢的总称。不锈钢指耐大气、水气和水等弱介质腐蚀的钢，而耐酸钢则指耐

酸、碱、盐等化学侵蚀性介质腐蚀的钢。

腐蚀是许多金属零件丧失工作性能，导致多种失效事故的普遍问题。有人统计，全世界每

年大约有 １５％的钢铁材料在腐蚀中失效。腐蚀是金属表面直接的化学反应或电化学反应的

结果。钢在高温下的氧化称为化学腐蚀；钢在液体介质作用下，不同的相之间、同一相的晶界

和晶内之间构成的原电池腐蚀称为电化学腐蚀。当金属和介质相互作用时，金属表面会产生

物质结构的变化或产生腐蚀产物。新的物质将改变金属的电极电位或使电位具有钝化的特

征，能够减缓或阻止金属的继续腐蚀。现在人们已研究出许多提高金属耐蚀性的理论和方法。

比如在钢中加 Ｃｒ、Ａｌ、Ｓｉ等合金元素，在表面形成 Ｃｒ２Ｏ３、Ａｌ２Ｏ３等保护膜；使金属制成单相，减少

微电池对数，提高金属电极电位，降低原电池的电位差来提高金属或钢的耐蚀性等。

几十年来，人们研究生产了一系列不锈钢，在研究和发展这类钢中，根据其工作和制造条

件，应具备下列性能要求：

（１）对具体使用环境，应有尽可能高的耐蚀性

这里耐蚀的含义是针对具体介质而言的，在某介质中耐蚀，在另一介质中不一定耐蚀；耐

蚀也是相对的，没有完全不腐蚀的钢。按照耐蚀的程度不同，可将耐蚀分为不同的耐蚀级别。

现在工业上有时还将耐大气腐蚀、耐弱腐蚀介质腐蚀的一类钢称为不锈钢，而耐酸和耐一切强

腐蚀介质腐蚀的钢称为耐酸钢。

（２）良好的力学性能

不锈钢不仅要耐蚀，还要承受或传递载荷，需要有较好的力学性能。力学性能好还可减轻

结构重量，节约成本。钢的屈服强度高也有利于抗应力腐蚀。

（３）良好的工艺性

不锈钢材料有板、管、型材等各种类型，需要有很好的热加工成型性以及冲压、弯曲、切削、

焊接等性能。

（４）还要有比较好的经济性

不锈钢种类很多，性能又各异，常见的分类方法有：

① 按钢的组织结构分类，如马氏体不锈钢、铁素体不锈钢、奥氏体不锈钢和双相不锈

钢等。

② 按钢中的主要化学成分或钢中一些特征元素来分类，如铬不锈钢、铬镍不锈钢、铬镍钼

不锈钢以及超低碳不锈钢、高钼不锈钢、高纯不锈钢等。

③ 按钢的性能特点和用途分类，如耐硝酸（硝酸级）不锈钢、耐硫酸不锈钢、耐点蚀不锈

钢、耐应力腐蚀不锈钢、高强度不锈钢等。

④ 按钢的功能特点分类，如低温不锈钢、无磁不锈钢、易切削不锈钢、超塑性不锈钢等。

目前常用的分类方法是按钢的组织结构特点和按钢的化学成分特点以及两者相结合的方



法来分类。例如，把目前的不锈钢分为：马氏体钢、铁素体钢、奥氏体钢、双相钢和沉淀硬化型

钢等五大类；或分为铬不锈钢和铬镍不锈钢两大类。

第一节 金属常见的腐蚀形式及原理

一、钢铁材料的腐蚀类型

工程上常见的腐蚀失效形式，主要有下面几种：

１郾均匀腐蚀

均匀腐蚀又称一般腐蚀或连续腐蚀。在均匀腐蚀中，腐蚀发生在金属裸露的整个表面上

或零件使用的整个工作面上，均匀腐蚀会使零件受力的有效面积不断减小，直到完全破坏。均

匀腐蚀在工业设备管理中容易察觉或可预测到，故一般不致带来危险的失效事故。

２郾晶间腐蚀

晶界较晶内一般具有较大的活性，当这种活性又被夹杂物或某一合金元素的减少或增多

进一步活化时，晶界的电位进一步降低，晶界、晶内电位差加大，这时则会引起晶界的深腐蚀，

称为晶间腐蚀。晶间腐蚀发生后，合金碎裂或丧失强度。作晶间腐蚀检验的试样，如果产生晶

间腐蚀，那么试样弯曲 ９０°就产生裂纹，从高处落在水泥地面上试样会丧失金属声音。晶间腐

蚀是一种危害很大的、容易造成设备事故的腐蚀破坏形式。晶间腐蚀常发生在不锈钢焊缝附

近，如图 ８－１所示。两块 １８－８型不锈钢焊接后，因左边一块是加钛稳定化钢，右边一块不含

钛。使用时右侧焊缝区出现严重晶间腐蚀。对晶间腐蚀区作显微分析，可看到图中所示的沿

晶界的腐蚀及由于贫铬导致这种腐蚀的碳化铬沉淀。

图 ８－１ 不锈钢焊缝附近的晶间腐蚀

３郾点腐蚀、缝隙腐蚀

点蚀又称孔蚀，是发生在金属制件上局部区域的一种腐蚀形式，如图 ８－２所示。它是由

不锈钢的钝化膜局部破坏所引起的。这种破坏多数是由于溶液中含氯离子或氯化物盐引起

的。蚀孔一旦形成，便迅速发展，直至穿透构件，点蚀也是危害较大和较常见的腐蚀破坏形式。

缝隙腐蚀和点腐蚀一样，是发生在局部区域上的腐蚀，也是多数发生在含氯化物的溶液中，

在构件的缝隙或其他隐蔽的区域内，如搭接缝、垫片底面、螺帽和铆钉的缝隙内、构件表面和沉积

物形成的缝隙内。如图 ８－３。在这些缝隙内，溶液中物质迁移十分困难，当缝中溶解氧被耗尽

时，则缝中局部钝化膜产生还原性溶解，使不锈钢露出活性表面，形成阳极区，导致缝隙腐蚀。
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图 ８－２ 点蚀形貌 图 ８－３ 缝隙腐蚀

图 ８－４ 应力和氢脆腐蚀原理

（ａ）应力腐蚀破裂；（ｂ）氢脆

４郾应力腐蚀和氢脆

应力腐蚀破裂和氢腕，指在静拉伸应力和

腐蚀介质共同作用下，材料发生破裂的现象。

它们的作用原理和区别如图 ８－４所示。应力

腐蚀破裂是处于张应力状态下的合金在特定

的腐蚀介质（主要是氯化物盐、碱的水溶液、某

些硝酸盐和部分化合物的溶液以及蒸气介质）

中，沿某种显微路径发生腐蚀而导致的破坏。

腐蚀介质的作用是在钢内裂纹尖端处阳极溶

解时促进裂纹的形成和扩展。氢脆破裂，是处

于张应力状态的合金，由于腐蚀吸收阴极的析

氢（或其他氢）而产生的破裂。

它们的共同点是，都是在张应力和腐蚀介质作用下发生的。它们的主要区别是，应力腐蚀

是由于定向阳极溶解而产生的破裂，氢脆是由于阴极析氢而产生的脆性破裂。

在各种腐蚀介质中工作的构件，总是承受负荷或制造工序留存的应力，因而应力腐蚀和氢

脆是危害最大的腐蚀破坏形式。它常常是没有变形预兆的、迅速进展的突然断裂，因而容易造

成严重的生产事故。

对于应力腐蚀破裂，破断应力和破断时间的关系，存在一个临界应力σｋｐ，低于σｋｐ不发生

应力腐蚀破裂；高于σｋｐ破裂的时间很短。

５郾磨损腐蚀

在同时存在着腐蚀和机械磨损时，两者相互加速的腐蚀称为磨损腐蚀。这种机械磨损除

机械运动引起外，腐蚀流体和金属表面间的相对运动也能引起这种作用。图 ８－５为蒸气冷凝

管弯头受气流冲击的磨损腐蚀破坏，图 ８－６为冷凝器管壁受液流冲击磨损腐蚀原理。图 ８－６

中示出，腐蚀产生的保护膜不断被水流冲去，成膜和去膜交替进行，腐蚀被加速。空泡腐蚀是

磨损腐蚀的一种特殊形式，图 ８－７（ａ）为水泵叶轮的磨损腐蚀，图 ８－７（ｂ）是空泡腐蚀破坏的
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过程图。运动的螺旋桨、叶轮可使压力降低，从而使液体蒸发形成气泡。当叶轮使压力再增高

时，则气泡破裂。破裂的冲击波，使金属表面的保护膜破坏，加剧了腐蚀，最后导致空泡腐蚀破

坏。水轮机、水泵中的转子等部件都有这种磨损腐蚀。磨损腐蚀是这类设备失效的重要问题。

图 ８－５ 弯头的磨损腐蚀 图 ８－６ 磨损腐蚀的原理

图 ８－７ 叶轮的空泡腐蚀

（ａ）不锈钢制水泵叶轮的空泡腐蚀形式；（ｂ）空泡腐蚀过程示意图

二、化学腐蚀和电化学腐蚀的原理

金属材料的腐蚀按化学原理来分，可分为化学腐蚀和电化学腐蚀两种类型。

１郾化学腐蚀

金属和化学介质直接发生化学反应而造成的腐蚀称化学腐蚀。如铁在高温下的氧化：

４Ｆｅ＋３Ｏ幑幐

帯

２ ２Ｆｅ２Ｏ３

Ｆｅ＋２Ｈ２ 幑幐

帯

Ｏ Ｆｅ（ＯＨ）２＋Ｈ２↑
这种反应不产生腐蚀电流，在反应表面形成一层化学生成物。致密的生成物能阻止进一

步的腐蚀。比如，生成 ＳｉＯ２、Ａｌ２Ｏ３、Ｃｒ２Ｏ３这样的氧化物，结构致密、比容大于基体，能覆盖零件

的表面，化学稳定性又高，从而有效地保护零件阻止进一步的腐蚀。

２郾电化学腐蚀

电化学腐蚀是金属腐蚀更重要更普遍的形式，它是由不同金属或金属的不同相之间，电极

电位不同构成原电池而产生的。用硝酸酒精侵蚀碳钢能显示珠光体就是这一原理。显示珠光

体时，由于珠光体组织之间的电位差构成原电池产生了腐蚀，如图 ８－８所示。图 ８－８把 Ｆｅ３Ｃ

和α－Ｆｅ比做插在电解槽中的两个电极，由于 Ｆｅ３Ｃ的电极电位较高，α－Ｆｅ的电极电位较低，

当有导线连通时即构成原电池，导线中有电流通过，这时在阳极上α－Ｆｅ的原子变成离子进

入溶液：

幑幐

帯

Ｆｅ Ｆｅ＋＋＋ ＋３ｅ
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图 ８－８ 电化学腐蚀原理示意图

电子则通过导线到达阴极———Ｆｅ３Ｃ，在阴极上 Ｆｅ３Ｃ将电子传导给酸中 Ｈ＋离子，变成氢气

逸出：

２Ｈ＋＋２ｅ＝Ｈ２↑

原电池不断进行的结果是α－Ｆｅ被腐蚀，Ｈ＋离子被还原，Ｆｅ３Ｃ不被腐蚀。这种原电池腐蚀由

于是在显微组织之间产生的，故称为微电池腐蚀。图 ８－８（ａ）表示在珠光体上形成的无数的

这种微电池，它们虽没有导线，但因为 Ｆｅ３Ｃ和α－Ｆｅ是直接接触的，几乎相当于两个电极的短

路状态。微电池腐蚀的结果，α－Ｆｅ的条带凹陷，Ｆｅ３Ｃ的条带凸起，从而在光学显微镜下，可以

看到清晰的珠光体条纹。电化学腐蚀的特点是：有液体介质、金属或相之间有电位差、并连通

或接触、有电流产生。

工业上腐蚀速度是极为重要的，那么图 ８－８中的微电池腐蚀速度如何呢？在这种电池

中，腐蚀速度应取决于单位时间从阳极上溶解的金属离子数———即等于单位时间内导线中流

过的电量。按照欧姆定律，此腐蚀电量应和阴阳极之间电位差即原电池的电动势成比例。由

于微电池的阴、阳极直接接触，成短路状态，根据计算，腐蚀电流将很大，腐蚀速度应很快。而

实际上并没有那么快，这是什么原因呢？经过长期的研究发现，在腐蚀开始后，阴、阳极的电位

会发生变化，即向着电位差缩小的方向变化，使原电池电动势减小，如图 ８－９所示。这种电极

电位的变化称为极化。原电池形成后，阳极电位向正的方向变化，产生阳极极化；阴极电位向

负的方向变化，产生阴极极化。产生阳极极化的原因，主要是由于腐蚀过程中形成有保护作用

的钝化膜，阻碍了阳极金属和溶液的接触，使金属形成离子的速度减慢，因而降低了阳极表面

的电荷密度，升高了电极电位。阴极极化的原因，主要是消耗电子的阴极过程受阻，使阴极的

电子造成堆积，升高了表面电荷密度，导致阴极电位变负。如图 ８－９所示，由于阳极变正，阴

极变负，两极间的电位差缩小，腐蚀变慢。

常用的铁、铬、镍、钛等金属的阳极极化过程具有独特的极化形式。通路后，阳极电位升

高，阳极电流（腐蚀速度）随之变化几乎有着相同的规律，极化曲线的典型形式如图 ８－１０所

示。随着阳极极化电位的升高，腐蚀电流不是均匀的降低，而是先增加，然后减少到最小，并保

持这个电流经一定的电位升高阶段，然后电流再增加。这类极化曲线称为具有活化钝化转变

的阳极极化曲线，并把这类曲线加以标定，分为图中所示的三个区：Ａ活化区，Ｐ钝化区，Ｔ过

钝化区。从活化到电流最大并开始向钝化转变时的极化电位 ＥＣＰ称为初始钝化电位，最大的
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电流 ＩＣＰ称为临界电流强度。当极化电位升高到 ＥＴ时，腐蚀电流又开始增大，这时称为过钝

化，ＥＴ称为过钝化电位。 Ｉ最小为钝化区的腐蚀电流强度。

图 ８－９ 腐蚀过程中阳极阴极的电位变化 图 ８－１０ 活化钝化的阳极极化曲线

钢在一个具体介质中如能获得有稳定钝化区的阳极极化曲线，那么当阴极极化曲线与之

交于钝化区时，交点则为腐蚀电流，如图 ８－１０中直线 ２与阳极极化曲线的交点为 ｘ，这时的

腐蚀电流为 Ｉ２最小，钢将很耐蚀。又由于钝化区阳极电位有一个范围，因此阴极电位又可以

在一个范围内变化，都可得到和交点 ｘ相同的腐蚀电流，钢一直很耐蚀（图中阴极曲线 １交于

活化区 Ａ点，则腐蚀电流为 Ｉ１，腐蚀电流较大，钢将不耐蚀）。

极化的作用对提高金属的耐蚀性意义很大，一切增强阳极极化或阴极极化的因素，都提高

金属的耐蚀性，一切去阳极极化或去阴极极化的因素，都降低金属的耐蚀性。在不锈钢的研究

发展中，使钢的阳极相具有好的钝化性能，并调节阴极相，使之极化曲线交于钝化区，这时钢即

获得很高的耐蚀性。

以上讨论的电化学腐蚀现象，工程上不仅以微电池形式出现，有时还会以宏电池和浓差电

池形式出现。两种不同金属材料的零件组装成部件，如不锈钢轴和铜螺旋桨由于两种金属的

电位不同，装配接触面上即构成原电池，这种原电池称为宏电池。其中电位低的零件会产生严

重腐蚀。金属构件经过介质的不同浓度区，如海水中的钢桩，盐浴炉中的电极等，因介质中不

同深度的区域含氧量不同，会导致相应构件部位的极化程度不同，产生不同的电位，从而产生

浓差电池腐蚀。

第二节 合金元素对不锈钢组织和性能的影响

一、改善钢的耐蚀性的途径

解决工程中的腐蚀问题，可以从提高不锈钢本身的耐蚀性、降低环境介质的腐蚀性、改进

设计等方面来进行。就提高不锈钢本身的耐蚀性来说，可以有下列途径：

① 使不锈钢对具体使用的介质具有稳定钝化区的阳极极化曲线；

② 提高不锈钢基体的电极电位，来降低原电池电动势；

③ 使钢具有单相组织，减少微电池的数量；
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④ 使钢表面生成稳定的表面保护膜，如钢中加硅、铝、铬等，在许多腐蚀和氧化的场合能

形成致密的保护膜，提高钢的耐蚀性。

在钢中加入合金元素是实现这四条途径的主要方法，加入不同的合金元素，可以在一条途

径或同时在几条途径上产生作用，使钢耐蚀。

二、合金元素对铁的极化和电极电位的影响

合金元素直接影响钢的耐蚀性，首先是合金元素对铁的电极电位和极化性能的影响。

１郾对铁的极化性能的影响

不同合金元素对铁极化性能的影响，如图 ８－１１所示。各元素的影响有以下特点：

① 凡扩大钝化区，即降低 Ｃ、Ｄ点电位和升高 Ｆ、Ｇ点电位的元素都提高耐蚀炷。

② 凡使钝化性能增强，即 Ｃ、Ｄ、Ｆ、Ｇ点位置左移的元素，都减小腐蚀电流，改善耐蚀牲。

③ 凡使 Ｂ点———初始腐蚀电位（Ｅｘ）升高或左移的元素，都提高耐蚀性。

④ 凡使 Ｆ点电位（ＥＰＴ）升高的元素都降低点腐蚀倾向，因为 Ｐ点电位低时，当电位在过

钝电位附近波动时，容易导致钝化膜的局部击穿，产生点蚀。

图 ８－１１中的箭头←＜表示合金元素对钝化产生有利的影响（提高耐蚀性），箭头←表示

对钝化不利的影响（降低耐蚀性）。从图 ８－１１中可以看出，合金元素铬能强烈提高纯铁的钝

化性能，它降低 Ｃ点、Ｄ点电位，提高 Ｆ点电位，使 Ｃ、Ｄ、Ｆ点左移，增强钝化性能排在首位，

因此铬是改善铁的耐蚀性的最有效的元素。从图 ８－１１中还可看出，对铁钝化性能有良好影

响的其他元素是镍、硅、钼等，它们也能不同程度地扩大钝化区，增强钝化性能。所以镍、硅也

是不锈钢中有效的提高耐蚀性的元素。钼不仅能增强钝化能力，还是升高 Ｆ点电位的元素，

说明钼的钝化能够提高抗点蚀的能力，工程上也常用钼来合金化，提高不锈钢抗氯离子点蚀的

能力，就和钼的这一性质有关。

图 ８－１１ 合金元素对铁的极化曲线的影响 图 ８－１２ Ｃｒ对 Ｆｅ－Ｃｒ合金电极电位的影响

２郾对钢的电极电位的影响

一般来说，金属（固溶体）的电极电位总是比其他化合物的电极电位低，所以在腐蚀过程

中，金属（固溶体）总是作为阳极而被腐蚀。提高铁的电极电位，即可提高其耐蚀性。研究表

明，当铬加入铁中形成固溶体时，固溶体的电极电位能得到显著的提高，如图 ８－１２所示。电
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极电位随铬含量变化的规律，是在铬含量达 １２郾５％原子比（即 １／８）时，电位有一个突跃升高；

当铬含量提高到 ２５％原子比（即 ２／８）时，固溶体的电位又有一次突跃升高，这一现象称为二元

合金固溶体电位的 ｎ／８规律。Ｔａｍｍａｎｎ首先总结和发现了这一规律，并且发现许多二元金属

合金中存在这种规律，所以又称 ｎ／８规律为 Ｔａｍｍａｎｎ定律。

在铬使铁电极电位第一次升高以后，其电位达到 ＋０郾２Ｖ，正电位使钢已能耐大气、水蒸气

和稀硝酸的腐蚀。如果要耐更强烈的腐蚀介质的腐蚀，则铬量还需要继续提高。应用铬在钢

中的这种作用时，应注意 ｎ／８的含量是指钢中固溶体内含有 ｎ／８的铬量。假如钢中虽含质量

分数 １２郾５％原子比的铬量，但因一部分铬和钢中碳化合，固溶体中实际铬质量分数低于

１２郾５％，则钢的耐蚀性就不能得到突跃的提高。钢也就不能成为不锈钢。

铬对铁钝化性能和提高电极电位的良好作用，使铬成为不锈钢的主要合金化元素。

三、合金元素对不锈钢基体组织的影响

不锈钢的基体组织是获得所需力学性能和工艺性能的保证，而更重要的是具有良好耐蚀

性的保证。单相铁素体钢、单相奥氏体钢，是不锈钢中耐蚀性能好的两类钢。合金元素对基体

组织的影响首先取决于合金元素是α稳定剂还是γ稳定剂。α稳定元素占优势可获得α单相；

反之则获得γ单相。在获得α单相或γ单相的成分临界值附近，还可通过调整少量的α或γ
稳定元素的含量来获得单相平衡的成分。比如在奥氏体钢中，因为加α稳定元素钛或铌就有

可能出现α单相（铁素体），这时只要相应增加一些γ稳定元素，比如提高一点镍量，又可维持

γ单相（奥氏体）。各种合金元素以及它们的含量对不锈钢基体组织的影响如图 ８－１３和图

８－１４所示。图 ８－１３是碳和铬的配合对形成的各类不锈钢组织的影响。图中表明，在铬不锈

钢中，铬质量分数在 １７％以下，随着含碳量的增加，可以获得基体为马氏体的不锈钢。当碳量

较低，铬质量分数在 １３％时，就可获得铁素体不锈钢。当铬质量分数从 １３％增加到 ２７％，由于

铬含量增加，稳定铁素体的能力增加，故钢中碳质量分数也可相应地增加（从 ０郾０５％ ～０郾２％），

仍能保持钢的铁素体基体。

图 ８－１３ Ｃ和 Ｃｒ对不锈钢组织的影响 图 ８－１４ Ｎｉ和 Ｃｒ对不锈钢组织的影响

碳作为不锈钢中的合金元素，对各类不锈钢组织和性能都有重要影响。它的优点有两个，
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一是它能强烈地稳定奥氏体，稳定奥氏体的能力约为镍的 ３０倍。二是它能获得强度较高的马

氏体不锈钢，而且又是不锈钢强化的主要元素。但它又有严重的缺点，那就是它能和不锈钢中

重要元素铬形成一系列的碳化物，在铬含量低于 １０％时，形成（Ｆｅ、Ｃｒ）３Ｃ，含铬量高时则形成

（Ｆｅ、Ｃｒ）２３Ｃ６或（Ｃｒ、Ｆｅ）７Ｃ３。这样，含碳量越高，钢中被消耗的铬量也就越多，由于铬成化合物

析出，固溶体中的铬量被降低，甚至会低于 ｎ／８要求的含量，那么钢的耐蚀性就要受到严重的

影响。不仅如此，碳还会使不锈钢的加工性能和焊接性能变坏，使铁素体不锈钢变脆，所以在

不锈钢的生产和开发中，碳的应用和控制是一项重要的工作。

图 ８－１４是镍和铬的配合对形成各类不锈钢组织的影响。图中表明，在镍质量分数高于

８％后，铬质量分数可以在 １８％ ～２７％的范围内变化，使不锈钢获得单相奥氏体，当镍质量分

数高于 ３％，铬质量分数高于 １８％以后，铬、镍按比例地增加，不锈钢可以获得铁素体 －奥氏体

的双相。当镍质量分数较低，铬质量分数高于 １３％以后，不锈钢可以获得单相铁素体。在单

相铁素体中，随铬量的增加，镍量也可以有相应的增加，镍和铬配合形成单相铁素体成分范围

和图 ８－１３中碳和铬的配合形成铁素体的成分范围具有完全相似的图形。

图 ８－１５ 不锈钢组织图

镍是不锈钢中三个重要元素之一，镍除提高

耐蚀性外，还是γ稳定元素，是不锈钢获得单相

奥氏体和促进奥氏体相形成的主要元素。单独使

用镍的低碳镍钢，只有当镍的质量分数达到 ２４％

才能获得单相奥氏体，但镍和铬配合使用时，当低

碳的铬钢质量分数 １７％镍质量分数 ８％时就能获

得单相奥氏体，镍还能有效地降低 ＭＳ点使奥氏

体能保持到低温 －５０℃以下。

其他元素对不锈 钢 组 织 的 影 响，可 以 根 据

Ｓｃｈａｅｆｆｌｅｒ早期研究焊缝区组织所建立的不锈钢组

织图来分析。如图 ８－１５所示，图中计算了钴、

锰、碳的镍当量和钼、硅、铌的铬当量。对于更多

的元素，则可由下列当量公式来计算。

铬当量，由最常见的形成铁素体的元素来确定：

Ｃｒ当量 ＝Ｃｒ＋２Ｓｉ＋１郾５Ｍｏ＋５Ｖ＋５郾５Ａｌ＋１郾７５Ｎｂ＋１郾５Ｔｉ＋０郾７５Ｗ

镍当量由形成奥氏体的元素确定：

Ｎｉ当量 ＝Ｎｉ＋Ｃｏ＋０郾５Ｍｎ＋０郾３Ｃｕ＋２５Ｎ＋３０Ｃ

根据上式算出当量数，在图中求得其交点，根据交点所在相区，确定钢的相组成。

第三节 不锈钢的强化与脆化

一、铁素体不锈钢

铁素体不锈钢比奥氏体不锈钢的屈服强度要高，前者为 ２８０～４６０ＭＰａ，后者约 ２３０ＭＰａ。

但前者的冲击韧性低而韧 －脆转化温度高，后者则相反。要改善铁素体不锈钢的力学性能，必

须控制钢的晶粒尺寸、固溶强化、马氏体量、间隙原子含量及第二相。
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铁素体由于原子扩散快，有低的晶粒粗化温度和高的晶粒粗化速率。在 ６００℃以上，铁素

体不锈钢的晶粒就开始长大，而奥氏体不锈钢相应的温度为 ９００℃。若铁素体钢中有一定量

奥氏体或 Ｔｉ（Ｃ、Ｎ），就可以阻碍晶粒长大，提高晶粒粗化温度。细化铁素体不锈钢的晶粒，还

可以提高钢的强度。增加铁素体不锈钢在高温的奥氏体量后，在冷却时将发生马氏体转变，得

到铁素体加部分马氏体的组织。少量马氏体（小于 １５％ ～２０％）将降低钢的屈服强度，增高均

匀伸长率，对塑性有利。由于同时细化了铁素体晶粒，就消除了含有部分马氏体对冲击韧性的

不利影响，降低钢的韧 －脆转化温度。

铁素体不锈钢存在 ４７５℃脆性。当钢中铬质量分数高于 １５郾５％，随铬含量增高，其脆化倾

向也增加。因而要避免在 ４００～５００℃范围停留。

图 ８－１６ 不锈钢的冲击功与韧脆转化温度范围

高铬铁素体不锈钢产生低温脆

性的另一个原因，是钢中含有碳、氮、

氧等杂质及夹杂物。若采用精炼技

术，如真空感应熔炼、电子束精炼、氩

氧混吹脱碳等，可大大降低高铬钢中

的间隙元素和杂质元素的含量，能显

著提高铁素体不锈钢的塑性和韧性，

降低韧 －脆转化温度。Ｃｒ２６Ｍｏ１铁素

体 不 锈 钢 经 过 精 炼 后，Ｃ 降 到

０郾００１％，Ｎ降为 ０郾０１０％，就是厚 钢

材也有很好的韧性。图 ８－１６展示

了不同基体的不锈钢在 －２７３～２００

℃范围的冲击韧性和韧 －脆转化温度范围。高铬铁素体不锈钢（图中 Ｃｒ－Ｆ）的韧 －脆转化温

度在 １００℃左右，韧态冲击功为 １００Ｊ。经过精炼后的高铬铁素体钢［Ｃｒ－Ｆ（高纯）］，其韧 －脆

转化温度降到 －５０℃以下，韧态冲击功上升到 ２００Ｊ。与奥氏体不锈钢（图中 ＣｒＮｉ－Ａ）相比，虽

然其韧 －脆转化温度稍高些，但韧态冲击功不低。另外，加少量铝对改善 Ｃｒｌ７型铁素体不锈

钢的韧性也特别有效。

二、奥氏体不锈钢

奥氏体不锈钢分为组织稳定的和亚稳的两大类，后者在大变形量下要发生马氏体转变。

稳定的奥氏体不锈钢具有低的屈服强度和高的塑性、韧性，低的韧 －脆转化温度，见图

８－１６。影响其强度的因素之一是合金元素的固溶强化。合金元素对 Ｃｒ１８Ｎｉ９型钢的强化效

应见图 ８－１７。间隙元素碳、氮的强化效应远大于置换元素，而氮的强化效应最大。在置换元

素中，铁素体形成元素的强化效应又大于奥氏体形成元素。

组织因素对 Ｃｒｌ８Ｎｉ９型不锈钢的影响表现在：随晶粒尺寸和孪晶间平均距离变小而强度

增加；δ相和马氏体含量增加，钢的强度增加。

影响 Ｃｒｌ８Ｎｉ９型不锈钢强度的统计经验方程为：

σＳ／ＭＰａ＝６７郾８＋４９３Ｎ＋３５４Ｃ＋２０Ｓｉ＋３郾７Ｃｒ＋１４郾５Ｍｏ＋１８郾５Ｖ＋４郾５Ｗ ＋４０Ｎｂ＋

２６郾２Ｔｉ＋１２郾６Ａ１＋２郾４６ｆ＋７郾１ｄ－１／２

σｂ／ＭＰａ＝４４７＋８４７Ｎ＋５３９Ｃ＋３７Ｓｉ＋１郾７Ｎｉ＋１８郾５Ｍｏ＋７７Ｎｂ＋４６郾２Ｔｉ＋１８郾５Ａ１＋
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２郾２ｆ＋ｌ２郾６ｔ－１／２

式中元素符号代表各元素的质量分数；ｆ为铁素体的体积百分数；ｔ为孪晶间平均距离，ｍｍ；ｄ

为晶粒平均尺寸，ｍｍ。

影响奥氏体不锈钢的断面收缩率的表达式为：

φ ＝７７＋０郾８１Ｓｉ＋０９４Ｍｎ＋１郾３Ｃｕ＋１郾６Ａ１－０郾２０Ｎｉ－６郾６Ｎｂ＋０郾９９ｔ－１／２－１郾０ｄ－１／２

图 ８－１７ 合金元素对 Ｃｒｌ８Ｎｉ９型不锈钢

的强化效果

由于超低碳奥氏体不锈钢的屈服强度过低，达不到工程

设计 要 求，必 须 加 以 强 化。通 过 加 入 少 量 ０郾１２％ ～

０郾２２％氮，以提高其强度和塑性。如加入 ０郾２１％的氮使

Ｃｒｌ８Ｎｉ９钢的σＳ从 ２００ＭＰａ提高到大于 ３７０ＭＰａ。在强度

方面，Ｃｒ－Ｍｎ－Ｎ和 Ｃｒ－Ｍｎ－Ｎｉ－Ｎ奥氏体不锈钢

较高。

亚稳奥氏体不锈钢在冷变形时发生部分马氏体转

变，使得钢在冷作硬化基础上又加上马氏体强化。在

Ｍｄ点以下到 ＭＳ点之间的塑性形变引起马氏体转变，形

变马氏体的量随形变量增加而增加。越接近 Ｍｄ点，产

生马氏体转变所需的形变量也越大；超过 Ｍｄ点，形变就

不再引起马氏体转变。越接近或低于 ＭＳ点形变，就越能增加马氏体量。影响不锈钢 ＭＳ和

Ｍｄ的统计经验方程为：

ＭＳ ＝１３０５－６１郾１Ｎｉ－４１郾７Ｃｒ－３３３Ｍｎ－２７郾８Ｓｉ－１６６７（Ｃ＋Ｎ）

Ｍｄ ＝４１３－９郾５Ｎｉ－１３郾７Ｃｒ－８郾１Ｍｎ－９郾２Ｓｉ－１８郾５Ｍｏ－４６２（Ｃ＋Ｎ）

亚稳奥氏体不锈钢用来制造不锈钢弹簧。其最佳成分质量分数为 ｗ（Ｃ）＝０郾０８％ ～

０１０％，ｗ（Ｃｒ）＝１７％ ～１８％，ｗ（Ｎｉ）＝６％ ～９％。不同轧制温度对 ｗ（Ｃ）＝０郾０９％，ｗ（Ｃｒ）＝

１７郾４％，ｗ（Ｎｉ）＝６郾２％钢强度的影响见图 ８－１８。此钢的 ＭＳ点在 ０～７６℃，采取零下温度轧制

有较好的强化效果。为消除内应力，提高弹性极限和塑性，可采取 ４２５℃以下回火，一般在 ４００

℃回火，使弹性极限和抗拉强度还有所上升。回火对性能的影响见图 ８－１９。

图 ８－１８ 变形量对 Ｃｒｌ７Ｎｉ６钢强度的影响 图 ８－１９ 回火温度和时间对 １８－８Ｍｏ钢强度的影响
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三、高强度不锈钢

不锈钢要获得高强度，一般采用在马氏体基体上产生沉淀强化的方法。为此加入合金元

素钼、钛、铝等，形成新的沉淀强化相。如 Ｆｅ２Ｍｏ、Ｎｉ３Ｍｏ、Ｎｉ３Ａｌ等。沉淀硬化不锈钢分为两类：

１郾马氏体型沉淀硬化不锈钢

这类钢是在 １７－４ＰＨ钢基础上通过减铬增镍以消除δ铁素体，并加入钼、钛、铝、铌等强

化元素，经高温奥氏体区固溶处理后，冷却时发生马氏体转变，然后经 ４２５～６００℃时效，从过

饱和的马氏体基体中析出弥散的金属间化合物而产生沉淀强化。ＰＨｌ３－８Ｍｏ钢质量分数

ｗ（Ｃｒ）＝１３％、ｗ（Ｎｉ）＝８％、ｗ（Ｍｏ）＝２郾２％、ｗ（Ａ１）＝１郾１％，经奥氏体化并淬火和 ５１０℃时效 ４ｈ

后，得到的力学性能为：屈服强度（σＳ＝１４５０ＭＰａ、抗拉强度σｂ＝１５５０ＭＰａ、伸长率δ＝１２％、硬

度为 ＨＲＣ４７。Ｃｕｓｔｏｍ４５５钢质量分数 ｗ（Ｃｒ）＝１２％、ｗ（Ｎｉ）＝８％、ｗ（Ｃｕ）＝２郾５％、ｗ（Ｔｉ）＝

１郾２％、ｗ（Ｎｂ）＝０郾３％，经高温固溶处理和 ４８０℃时效 ４ｈ后，屈服强度σＳ＝１６２０ＭＰａ、抗拉强

度σｂ＝１６９０ＭＰａ、δ＝１２％、硬度为 ＨＲＣ４９。这类钢存在 ４７５℃脆性和高温回火脆性。这类钢

用于锻件或棒材，由于热处理温度低，变形量小，可在固溶处理后精加工，然后再时效强化。这

类钢有良好的工艺性能和低的加工费用。

２郾半奥氏体型沉淀硬化不锈钢

这类钢是在 Ｃｒｌ７Ｎｉ７钢的基础上加入强化元素发展起来的。钼、铝等形成金属间化合物，

在马氏体基体上析出产生沉淀强化。钢经固溶处理后，在室温下为奥氏体及少量δ（８％ ～

１０％）铁素体组织。这类钢要获得马氏体，有三种热处理工艺：

（１）两次时效，先经 １０６５℃固溶，再在 ７６０℃保温 １郾５ｈ的调整处理，空冷后经 ５１０℃时效

３０ｍｉｎ；

（２）冷处理及时效 １ｈ，钢经 １０６５℃固溶后再经 ９５０℃调整处理，冷到室温后再在 －７３℃

冷处理，停留 ８ｈ，最后在 ５１０℃时效 １ｈ；

（３）冷加工及时效，钢经 １０６５℃固溶处理，冷至室温进行冷加工，形变量为 ６０％，再在 ４８０

℃时效 １ｈ。典型钢种为 ＰＨｌ５－７Ｍｏ钢，其化学成分为 ｗ（Ｃｒ）＝１５％、ｗ（Ｎｉ）＝７％、ｗ（Ｍｏ）＝

２郾２％、ｗ（Ａ１）＝１郾２％。钢经固溶及冷处理加时效后，屈服强度σＳ＝１５５０ＭＰａ、抗拉强度σｂ＝

１６５０ＭＰａ、伸长率σ＝６％、硬度为 ＨＲＣ４８。３１５℃的持久强度σ１００＝１３８３ＭＰａ。

这类钢经固溶处理后有同奥氏体不锈钢一样良好的冷变形能力，能承受大变形量冷轧。

在冷轧和冷处理后，具有马氏体组织，经时效后产生沉淀强化。但在 ３１５℃以上使用，会继续

析出金属间化合物而使钢变脆，并且仍存在 ４７５℃脆性和高温回火脆性，因而要限制其使用

温度。
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第九章 耐 热 钢

在高温下工作的钢称为耐热钢。高温工作条件与室温不同，工件会在远低于材料的抗拉

强度的应力作用下破断，其原因一方面是由于高温下钢被急剧地氧化，形成氧化皮，因截面逐

渐缩小而导致破坏，另一方面是由于温度升高，钢的强度急剧降低的结果。

高温条件下工作的一部分构件的主要失效原因是高温氧化，而单位面积上承受的载荷并

不大。如锅炉底板、炉栅等。因而也就发展了抗氧化钢。另一种情况是构件在高温下工作，承

受较大载荷，失效的主要原因是由于高温下强度不够。如高温螺栓、涡轮叶片等，因而以提高

高温强度为目的发展起来的一类钢称为热强钢。

以上这两类钢统称为耐热钢。

第一节 概 论

一、耐热钢的工作条件和对其性能的要求

现代工业设备上的许多构件在 ３００℃以上的条件下工作，有的高达 １２００℃以上，这些设

备随工业的发展，使用温度还在逐步地提高，而这些部门还常常是科技的尖端领域或工业技术

开发的前沿部分，比如，火箭发动机、燃气蜗轮机、石油化工、原子能、汽轮机、电站锅炉等工业

部门用的设备。耐热钢的发展和提高将直接影响这些部门，以致影响整个工业现代化的水平。

比如要制造超音速飞机，只有在镍基尼莫尼克合金制成以后才能成为现实。要提高动力工业

的效率和水平，只有在耐热钢的耐热温度不断提高，寿命不断延长时才成为可能。耐热钢面临

上述的任务和工作条件，因而对它提出下列性能要求。

① 由于高温要引起表面的剧烈氧化、腐蚀，因此要有抗氧化性（耐热不起皮性）；

② 由于高温应力、高温强化机制的变化材料会发生蠕变，因此要有高温下抗蠕变性，长期

和短时的热强性，小的缺口敏感性，抗热松弛和热疲劳性等；

③ 由于高温会引起组织的不断变化，因此要有高温下的组织稳定性，以及强化机制在高

温下的有效性；

④ 在高温温度场中要有大的热传导性，小的热膨胀性；

⑤ 好的铸造性、锻造性、焊接性，良好的成批生产性和经济性。

二、钢的抗氧化性能

１郾氧化膜

由于多数金属在高温下其氧化物的自由能低于纯金属，所以都能自发地被氧化腐蚀。在

室温下，Ｆｅ３Ｏ４的自由能就低于纯铁；温度高于 ５７０℃，ＦｅＯ的自由能又低于 Ｆｅ３Ｏ４。

氧和铁作用形成的组织，如图 ９－ｌ所示。相图表明，铁在室温下只生成 Ｆｅ３Ｏ４和 Ｆｅ２Ｏ３，温

度高于 ５７０℃才生成 ＦｅＯ。所以，高温下工件表面的氧化皮有 ＦｅＯ、Ｆｅ３Ｏ４、Ｆｅ２Ｏ３的三层结构



（图中上部画出了 ８００℃时铁氧化皮的三层结构）。ＦｅＯ层的厚度为 Ｆ３Ｏ４层的 １０倍，为 Ｆｅ２Ｏ３

层的 １００倍。从高温冷却经过 ５７０℃ ＦｅＯ要发生分解，生成 Ｆ３Ｏ４＋α。

氧化过程的主要环节是氧离子和铁离子在氧化层中的扩散，同时也是电子传导过程。它

们的传导机制如图 ９－２所示。在最外层是氧离子通过阴离子空位向内扩散，在次层和内层都

是铁离子向外扩散。电子由内层一直传导到表面，所以氧化腐蚀的过程，在本质上也是一个电

化学腐蚀过程，这也是不锈钢和耐热钢在理论上的共同基础。

图 ９－１ ８００℃铁氧化皮结构 图 ９－２ 铁在 ５７０℃以上氧化机制

在实际工件表面上的氧化层，还有下列性质：

① 形成的氧化物的体积和被氧化消耗的金属体积比 ＶＭＯ／ＶγＦｅ＞１，则生成的氧化膜能够

覆盖工件的表面。铁的氧化膜：

ＶＦｅＯ／ＶγＦｅ ＝１郾７７，ＶＦｅ
３
Ｏ

４
／ＶγＦｅ ＝２郾０９，ＶＦｅ

２
Ｏ

３
／ＶγＦｅ ＝２郾１４

因此都能覆盖表面，但因比体积差较大，各层的比值又不同，所以层中及层间有应力，容易破裂

起皮。

② 生成的氧化物结晶结构和致密性，ＦｅＯ为立方点阵，是疏松结构，铁离子在其中易于扩

散。Ｆｅ３Ｏ４也为立方点阵。Ｆｅ２Ｏ３为菱形点阵。研究发现，Ｆｅ２Ｏ３· ＭｅＯ这种复杂的尖晶石型结

构的致密性较高，有较好的保护性。

③ 和基体金属的结合，如果生成的氧化物的点阵和基体金属点阵有较好的定向适应性，

则氧化膜和基体金属有较好的结合，膜可起保护作用。

２郾氧化速度

根据氧化膜结构和性质的不同，氧化的速度，或者说氧化的动力学也就不同。氧化速度主

要取决于化学反应的速度和扩散的速度，温度升高，化学反应速度和扩散速度将增加，但随着

时间的延长、膜的增厚或膜的致密性提高而减慢。氧化速度有下列三种情况：

① 不完整、不连续时，像氧化物比体积小的镁、钾、钠、钙等，它们的氧化膜增厚和时间的

关系是：

ｙ＝ Ｋｔ＋Ａ

氧化速度为：

Ｋ ＝ｄｙ／ｄｔ

１２４



式中 ｙ为氧化膜厚度；ｔ为时间；Ａ、Ｋ为常数。这就是说，氧化速度为恒定值，氧化膜增厚和时

间的关系属于直线型的规律，如图 ９－３中曲线 ＯＡ。

② 氧化膜能覆盖金属表面，但膜中可以进行离子扩散，像铁、钴、镍、铜、锰等的氧化膜，这

时的氧化速度为：

ｄｙ／ｄｔ＝ Ｋ／ｙ

膜的增长速度则为：

ｙ２ ＝ Ｋｔ＋Ａ

图 ９－３ 氧化增量与时间的关系

这就是氧化膜随时间增长的抛物线规律，如图 ９－３中

曲线 ＯＣ。

③ 膜不仅覆盖金属表面，而且膜中离子扩散困难，

像铬、铝、硅等的氧化膜。这时的氧化速度：

ｄｙ／ｄｔ＝ Ｋ／ｅｙ

膜的增厚为：

ｙ＝ｌｎＫｔ

这就是氧化膜随时间增长的对数规律，如图 ９－３中曲

线 ＯＤ。

３郾提高钢抗氧化性的途径

在高温下工作的钢件，氧化是一定要发生的。但是

氧化的速度，继续氧化的问题是可以改变和控制的，通过加入合金元素，降低氧化膜中的扩散，

提高氧化膜的稳定性，形成致密稳定的合金氧化膜，提高膜的保护性，从而提高钢的抗氧化性。

合金化是研究发展抗氧化钢的主要途径。

① 加入合金元素降低氧化膜中的扩散。加入不同的合金元素会改变钢表面氧化膜的结

构和性质，这方面的基本概念是当加入合金元素后，基体金属（Ａ）、合金元素（Ｂ）在氧化时可能

出现三种情况，形成 Ａ的氧化物中含有 Ｂ离子；形成 Ｂ的氧化物中含有 Ａ离子；Ａ、Ｂ各自形成

氧化物。当这些不同结构的氧化物形成时，氧化膜中的空位也发生变化。

② 加入合金元素，提高钢氧化膜的稳定性。从物理化学原理来分析，根据 Ｆｅ－Ｏ相图

９－１，当 ＦｅＯ开始形成的温度升高时（即 Ｆｅ３Ｏ４＋α相区扩大，Ｆｅ３Ｏ４稳定），钢的抗氧化性增加，

使用温度提高。

图 ９－４ １２００℃时 Ｆｅ－Ａｌ合金氧化膜结构

（ａ）纯铁；（ｂ）ｗ（Ａｌ）１％ｗ（Ａｌ）；（ｃ）３％ｗ（Ａｌ）；（ｄ）５％ｗ（Ａｌ）

③ 加入合金元素，形成致密、稳定的合金

氧化膜 当钢中加入合金元素铬、钛、铝、硅等元

素时，在氧化过程中，由于铁离子氧化消耗，而

铬、铝、硅等氧化物稳定，会使氧化膜底层逐渐

富集为稳定氧化物的膜，形成以合金元素氧化

物为 主 的 氧 化 膜，如 Ａｌ２Ｏ３、ＳｉＯ２、Ｃｒ２Ｏ３（或

Ａｌ２Ｏ３·ＦｅＯ）等。当这些氧化膜形成时，铁、氧通

过它的扩散严重受阻，钢的抗氧化性显著提高，

如图 ９－４所示。失重实验表明，当铬质量分数

达到 １８％，硅质量分数达到 ２郾３％时，在 １０００℃仍具有很好的耐蚀性；在 ９００℃时，铝质量分数达

到 ２郾３％，钢即获得很高的抗氧化性。在实际中，铬、铝、硅等复合加入，形成互溶的氧化物，则抗
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氧化性还会更好。

当以铬合金化提高抗氧化性时，铬还能提高基体电极电位，从而提高抗氧化性。铬在提高

抗氧化性的同时还提高热强性。铬质量分数高达 １８％ ～２８％时，钢仍有很好的工艺性，所以

铬是抗氧化钢的主要合金化元素。

铝、硅显著提高抗氧化性能，但会严重恶化工艺性能，使钢的脆性增大，因此很少单独使

用，常常配合在 Ｃｒ钢、Ｃｒ－Ｎｉ钢、Ｃｒ－Ｍｏ－Ｎｉ钢中使用。含硅的抗氧化钢在含硫气氛中具有

稳定性且抗渗碳。在水气分压较高的气氛中，含硅的钢抗氧化性不好。

镍、锰对钢的抗氧化性影响较弱，锰略降低抗氧化性。镍、锰的使用主要是为了获得工艺

性良好的奥氏体，再利用奥氏体基体进行铬、铝、硅的抗氧化合金化。镍的含量高时，在含硫气

氛中由于会生成 Ｎｉ３Ｓ２，而 Ｎｉ３Ｓ２和 Ｎｉ能形成共晶，共晶温度为 ６４５℃。由于硫一般是沿晶界渗

入形成 Ｎｉ３Ｓ２的，这样，低熔点共晶将沿晶界出现，会使钢产生严重破坏，所以高镍钢不宜用于

含硫气氛中。

碳、氮在抗氧化钢中，当溶于基体形成固溶体时，对钢的抗氧化性影响不大，当它们以化合

物析出时，这种析出物会妨碍表面氧化膜的连续性，会降低钢中抗氧化元素的含量，从而降低

钢的抗氧化性。

钼、钒由于其氧化物熔点较低，ＭｏＯ３（７９５℃）、Ｖ２Ｏ５（６５８℃），容易挥发，都使抗氧化性

变坏。

近年来的研究还指出，当钢中加入镧系稀土元素时，氧化膜和基体之间结合力会增加，有

利于抗氧化性的提高。

三、钢的热强性

金属在高温下长时间承受载荷时，工件在远低于抗拉强度的应力作用下会产生破断；在工

作应力远低于屈服应力的情况下，会连续地和缓慢地发生塑性变形。这就是说，高温下金属的

强度与温度和时间有关。

１郾温度和时间对力学性能的影响

随着温度的升高，钢的强度、硬度逐渐降低，塑性逐渐升高，这种现象是普遍的，只不过对

图 ９－５ ２０钢高温力学性能

于不同的钢降低和升高的程度不同。图 ９－５表示 ２０钢

力学性能随温度变化的情况。当温度从室温上升到 ５５０

℃时，σｂ从 ４８０ＭＰａ下降到 ２５０ＭＰａ，延伸率δ则从 ２２％

上升到 ４２％。从图中还可以看出，在 ２５０℃还有强度升

高，塑性降低现象，这是蓝脆所造成的。除了蓝脆区外，

σｂ整个曲线都是随温度逐渐降低，塑性δ都是逐渐升

高。这显然是由于温度升高，原子活性增加，位错易于

运动的结果。但是图中的强度降低和塑性升高值，都是

短时加载试验的结果，其实用意义不大。因为实际上即

使应力值远低于钢在该温度下的σｂ，载荷初加时工件虽

不会破坏，但随载荷作用时间的延长，钢会不断的降低强度，产生连续的变形，直到破断。所以

高温下钢的热强性，还必须考虑另一个因素，即载荷作用时间的影响。图 ９－６表示 ４０钢在不

同温度下强度随载荷作用时间的变化情况。图中表明，钢在高温时的强度，随载荷作用时间的
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延长在不断地降低，而且温度越高，降低愈多。钢的塑性随载荷作用时间的延长也降低。时间

和温度的影响不同，温度的影响是强度降低塑性升高，而时间的影响是强度、塑性都降低。

２郾温度和时间对断裂形式的影响

温度升高，晶粒和晶界强度都要下降，但是由于晶界缺陷较多，原子扩散较晶内快，故晶界

强度下降比晶内快。到一定温度，原来室温下晶界强度高于晶内的状况，会转变为晶界强度低

于晶内，如图 ９－７。在某一温度下，晶内和晶界强度相等，这个温度称为等强温度。当零件在

等强温度以上工作时，金属的断裂形式由低温的穿晶断裂，过渡到晶间断裂，即由韧性断裂过

渡到脆性断裂。

图 ９－６ ４０钢强度与温度的关系 图 ９－７ 晶粒与晶界等强温度

３郾热强性能指标的表达方式

如上所述，高温强度受到温度和载荷作用时间的影响，因此常温下的强度指标不能表达高

温时强度性能，常温下σ０郾２和σｂ不能作为高温零件设计的依据，必须寻求另外的符合钢在高

温下变形特点的标准，即热强性能指标。根据金属在高温载荷下，会产生连续塑性变形的特

点，零件的失效往往不是破断而是尺寸超过允许变形量，这种塑性变形称之为蠕变。对于一定

的材料，蠕变的变形量是应力、温度和时间的函数。这样，要建立的热强性指标，应该是这三个

变量的函数。因此，人们常用的热强性指标是蠕变极限、持久强度。

（１）蠕变和蠕变极限

金属在长时间的恒温、恒应力作用下，即使应力小于材料的屈服强度，也会缓慢地产生塑

性变形，这个现象称为蠕变。蠕变极限是表示金属蠕变抗力大小的指标。蠕变极限通常有两

种表示方法，一种表示法是在给定温度下，在规定时间内达到规定变形量时所能承受的应力，

即σＴ
δ／ｔ，其中σ为应力，Ｔ为温度，δ为变形量，ｔ为试验时间。另一种表示方法是在给定的温

度下，使试样产生规定的蠕变速度的应力，即σＴε为规定的蠕变速度（％／ｈ）。此种表示法和第

一种方法实质相同，只是用蠕变速度代替变形量和试验时间。

（２）持久强度

持久强度是指在一定温度下，在规定时间内材料断裂所能承受的最大应力。通常用σＴ
ｔ表

示，其中σ为应力，Ｔ为试验温度，ｔ为断裂时间。在一定的温度和应力下，材料能支持不断裂

的时间愈长；或一定的温度、时间条件下材料的断裂应力愈高，则材料的持久强度性能愈好。

这种性能指标主要用在设计使用时间不太长（如 １０２～１０３ｈ）就可更换的零件，或者用于尺寸要

求不太精确，但不允许断裂的长期工作零件。
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蠕变极限是表征材料高温下对塑性变形的抗力（与常温下的屈服极限相似），而持久强度

是表征材料在高温下对破断的抗力（与常温下的抗拉强度相似），两者之间并无定量关系。根

据温度、载荷作用时间和材料性质等因素的不同，两者的关系，也不断改变。一般来说，对于高

温塑性好的材料，σ持／σ蠕 比值较高；而高温易于脆断的材料，σ持／σ蠕 的比值较低。在设计中

一般以选用比值较高的材料为宜。

（３）持久寿命

持久寿命是指在某一定温度和规定应力作用下，从作用开始到拉断的时间。持久寿命是

温度和应力函数，关系比较复杂。通常温度越高、应力越大持久寿命越低。

４郾提高热强性的途径

提高钢和合金热强性的原理，在于提高金属和合金基体的原子间结合力，形成对抗蠕变有

利的组织状态，其具体途径有：提高合金基体的原子间结合力，强化基体；强化晶界；弥散相强

化等。

（１）提高合金基体的原子间结合力和强化基体

表征金属原子间结合力大小的是金属的熔点。熔点愈高，金属原子间结合愈强。因此，耐

热温度要求愈高，就要选用熔点愈高的金属作基体，工业上铁基、镍基、钼基耐热合金的熔点依

次升高。

金属或合金的晶格类型也与原子间结合力有关，对铁基合金来说，面心立方晶格的原子间

结合力较强，体心立方的较弱，所以奥氏体型钢要比铁素体型钢、马氏体型钢、珠光体型钢的蠕

变抗力高。在提高钢的热强性时就可运用合金化获得奥氏体基体，以利用面心立方晶格中原

子间结合力较高这一特点。

对于已选用的基体，还可通过固溶强化提高原子间结合力，提高蠕变极限。这是因为固溶

体使原子间结合力增强，同时，由于原子尺寸的不同，在晶体中造成了局部的点阵畸变和应力

场，导致溶质原子在位错附近形成气团，从而增加了位错运动阻力，提高了蠕变抗力。

合金元素使固溶体中原子间结合力的提高往往也使原子的扩散激活能提高。反映到合金

的再结晶温度上，就是使其再结晶温度升高。

（２）晶界强化

由于晶界在高温下强度低，所以在耐热钢中采用和低温下相反的措施，不是细化晶粒强

化，而是适当地粗化强化，以减少薄弱的晶界数量。与此同时，对现存的晶界再进一步强化，此

种强化大致有两个方面：一方面是净化晶界，钢中的硫、磷等低熔点杂质易在晶界偏聚，并和基

体铁形成易熔共晶物，削弱晶界强度，使高温强度降低。若在钢中加入像硼、稀土等化学性质

活泼的元素，即可与那些易熔杂质化合，形成高熔点的稳定化合物；又可在结晶过程中作为晶

核，使易熔杂质从晶界转入晶内，从而使晶界得到了净化，强化晶界。另一方面是填充晶界上

的空位，晶界上空位较多，是扩散易于进行、裂纹易于扩展的条件。加入适当的元素，如硼，因

其原子半径比铁、铬、钴要小，但比间隙元素碳、氮要大，而晶界的空位间隙较晶内为大，硼填充

在晶界上比在晶内更为合适，有助于降低晶界能量，使晶界的空位减小，扩散降低，从而提高蠕

变抗力。钛、锆等活性元素，也易于在晶界富集，降低晶界扩散，提高蠕变抗力。

（３）弥散相强化

合金中的第二相质点周围存在应力场，这种应力场对位错运动有阻碍作用，因而可强化合

金。这种强化作用取决于弥散相质点的分布、性质及高温下的稳定性。实验证明，弥散相的大
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小有一个最佳值，弥散相之间的距离有一个临界值，弥散相本身应具有高温强度、高温稳定性，

即高温下不聚集长大，不易和基体金属作合金元素的交换。获得弥散强化相的方法有两种：一

方面是时效析出弥散相强化，低温下的时效强化，利用析出较稳定的质点在高温下保持对位错

运动的机械阻碍作用。对于不同的合金，弥散析出相是不同的，但它们大多数是各种类型的碳

化物及金属间化合物。试验证明，在钼钢、钒钢中加入少量的铌和钽，可使 Ｍｏ２Ｃ和 Ｖ４Ｃ３的成

分复杂化，增强稳定性，使强化效应保持到更高的温度。在镍基耐热合金中加钴，能提高强化

相 Ｎ３（Ａｌ、Ｔｉ）的析出温度，延缓它的聚集长大过程。另一方面是加入难熔弥散相，在纯金属或

固溶体基体中加入难熔的弥散化合物、氧化物、硼化物、碳化物、氮化物等，由于这类弥散相具

有高度稳定性，故能获得相当高的效果，可将金属材料的使用温度提高到熔点温度的 ８０％ ～

８５％。

四、耐热金属材料的分类

耐热材料可根据使用温度范围、基体组织、抗氧化的能力来分类，通常分成铁素体类和奥

氏体类。

第二节 铁素体型耐热钢

铁素体型耐热钢包括铁素体 －珠光体耐热钢、马氏体耐热钢和铁素体耐热钢，一般在

３５０～６５０℃范围工作。

一、铁素体 －珠光体耐热钢

这类钢的合金元素质量分数不超过 ５％，退火后得到铁素体加珠光体组织，经过热处理使

钢强化；多用于锅炉蒸气管道，在 ４５０～６２０℃蒸气介质中长期运转。其强化方法是固溶强化

和碳化物沉淀强化。

固溶强化元素有钨、钼、铬。钨、钼溶于基体α相，能增强基体原子间结合强度，提高再结

晶温度，因而能显著地提高基体的蠕变抗力。铬在质量分数小于 ０郾５％时强化基体的作用较

强，再增加则强化作用增加很少。其他元素如锰、硅、镍、钴的影响很小。

碳化物沉淀强化作用以 ＭＣ型最高，它不易聚集长大；Ｍ２Ｃ型的沉淀强化作用次之；Ｍ６Ｃ

型又次之；Ｍ７Ｃ３型由于聚集长大速度高，将降低钢的蠕变强度。

强碳化物形成元素钒、钛、铌在钢中形成各自的特殊碳化物 ＶＣ、ＴｉＣ、ＮｂＣ。钨、钼在钢中形

成 Ｍ２Ｃ型的 Ｗ２Ｃ、Ｍｏ２Ｃ和 Ｍ６Ｃ型的 Ｆｅ３Ｗ３Ｃ、Ｆｅ３Ｍｏ３Ｃ。铬在钢中的含量低时，出现合金渗碳体

（Ｃｒ、Ｆｅ）３Ｃ；当其质量分数超过 ２％ ～３％时，出现（Ｃｒ、Ｆｅ）７Ｃ３碳化物。

含钨、钼、钒、钛、铌的钢经过热处理，在 ５００～７００℃范围析出 ＭＣ型和 Ｍ２Ｃ型碳化物，产

生沉淀强化。当 Ｖ／Ｃ＝４，符合 ＶＣ化学式时，碳和钒几乎全部结合形成 ＶＣ，就达到最佳的沉淀

强化效果，具有最高的蠕变抗力。铌和钛的作用与钒相似，当 Ｎｂ／Ｃ＝８，Ｔｉ／Ｃ＝３时，几乎全部

形成 ＮｂＣ或 ＴｉＣ，具有最高蠕变抗力。当其比例小于各自的数值时，有剩余碳存在，它就会与

钨、钼形成 Ｍ２Ｃ或 Ｍ６Ｃ型碳化物。这两种碳化物，尤其是 Ｍ６Ｃ，其聚集长大速度高，强化效果

差，同时减少了钨、钼在基体中的固溶强化作用。当钒、铌、钛与碳的比例超过各自的数值时，
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过剩的钒会降低基体的蠕变抗力，过剩的铌或钛会形成 ＡＢ２相，如 Ｆｅ２Ｎｂ和 Ｆｅ２Ｔｉ，其聚集长大

速度较高，对蠕变强度不利。

增加钢中的铬和硅含量，可以提高钢在 ６００℃抗氧化和气体腐蚀的能力。

显微组织对铁素体 －珠光体耐热钢的蠕变强度有很大影响。以 １２ＣｒｌＭｏＶ钢为例，经 ９８０

℃奥氏体化后炉冷（１～６℃／ｍｉｎ），得到铁素体加珠光体组织；空冷（２００～５００℃／ｍｉｎ）得到粒状

贝氏体加少量铁素体和马氏体组织；淬火（＞６００℃／ｍｉｎ）得到马氏体组织。后两者须经过高温

回火。三者在 ５８０℃和 ６００℃长时间持久强度试验表明，马氏体高温回火的组织具有最高的

持久强度，粒状贝氏体高温回火的组织次之，铁素体 －珠光体组织最低。而持久塑性，则具有

铁素体 －珠光体组织的最高，粒状贝氏体高温回火组织的最低，马氏体高温回火组织的居中。

通过热处理来改变铁素体 －珠光体耐热钢的组织，是提高蠕变极限和持久强度的主要途径。

由于铬、钼、钒的作用，钢经淬火后在 ７４０℃回火，α相未完全再结晶，仍具有较高的位错密度，

ＶＣ可沉淀在位错上，阻碍再结晶进行。１２ＣｒｌＭｏＶ钢淬火经 ７４０℃回火得到的强化组织在 ６００

℃或低于 ６００℃使用时，有足够的组织稳定性，能保持较高的持久强度，可制作最高达 ５８０℃

的高压过热蒸气管及超高压锅炉锻件。

铁素体 －珠光体耐热钢在 ４００～５８０℃长期运转后将发生高温回火脆性，钢中杂质元素

磷、锡、锑、砷等的晶界偏聚导致钢的回火脆化倾向增大。钢中氮含量也对脆化有较大的影响。

钢中虽然含有钼，但这种长时间过热后的回火脆性也难以避免。

铁素体 －珠光体耐热钢的典型钢种有 １２Ｃｒ１ＭｏＶ、１２Ｃｒ２Ｍｏ１、１５ＣｒＭｏ等，新发展的钢种有

１２Ｃｒ２ＭｏＷＶＳｉＴｉＢ等。ｌ２Ｃｒ２ＭｏＷＶＳｉＴｉＢ钢中钒、钛主要起沉淀强化作用，形成 ＭＣ型碳化物（Ｖ、

Ｔｉ）Ｃ，少部分钼和钨形成 Ｍ６Ｃ碳化物，大部分铬、钼、钨溶于α相中起固溶强化作用，硼起晶界

强化作用，铬和硅能提高钢在 ６００～６２０℃时的抗氧化性。这种钢有较高的淬透性，经 １０１０～

１０３０℃奥氏体化后空冷，可以得到粒状贝氏体组织，再经过 ７７０～７９０℃回火，得到的强化组

织在 ６２０℃有良好的组织稳定性。其在 ６２０℃的持久强度σ１００００＝６３郾７～９８郾２ＭＰａ。

二、马氏体耐热钢

低碳的 Ｃｒ１３型马氏体不锈钢虽有高的抗氧化性和耐蚀性，但组织稳定性较差，只能做 ４５０

℃以下的汽轮机叶片等。Ｃｒ１２型马氏体耐热钢是通过加入钼、钨、钒、铌、氮、硼等元素来进行

综合强化，可做 ５７０℃汽轮机转子，并可用于 ５９３℃蒸气压 ３０８７ＭＰａ的超临界压力大功率火力

发电机组。

Ｃｒ１２型马氏体耐热钢中加入钨、钼后，消除了 Ｃｒ７Ｃ３，只出现单一的（Ｃｒ、Ｍｏ、Ｗ、Ｆｅ）２３Ｃ６，并

具有沉淀强化作用。钢中加入钒或铌，能析出 ＶＣ或 ＮｂＣ，起沉淀强化作用。加入氮后，也能

增加沉淀强化相数量，有利于加强沉淀强化效应。钨、钼除部分溶于 Ｍ２３Ｃ６和 Ｍ６Ｃ碳化物外，

大部分溶于基体起固溶强化作用。钢中钨、钼的比例影响到钢的强度和韧性，若钼高钨低，则

有高的韧性和塑性，但蠕变强度较低；反之，则有高的蠕变强度而韧性和塑性较低。钢中硼起

晶界强化作用。

２Ｃｒｌ２ＭｏＶ和 ２Ｃｒｌ２ＷＭｏＶ钢的主要强化相是 Ｍ２３Ｃ６型碳化物，固溶有钨、钼和钒而提高了稳

定性，高于 ６５０℃才开始显著聚集长大。由于钢中合金元素含量高，因而有很高的淬透性。钢

经 １０００～１０５０℃淬火，６５０～７５０℃回火，得到回火屈氏体或回火索氏体组织，有很高的回火稳

定性，适合制造 ５００～５８０℃工作的大型热力发电设备中大口径厚壁高压锅炉蒸气管道、汽轮
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机转子和涡轮叶片等。

第三节 奥氏体型耐热钢

具有体心立方结构的铁素体型耐热钢，在 ６００～６５０℃条件下的蠕变强度明显下降。而具

有面心立方结构的奥氏体型耐热钢，在 ６５０℃或更高温度下有较高的高温强度。奥氏体型耐

热钢可分为 Ｃｒｌ８Ｎｉ９型奥氏体不锈钢、固溶强化型奥氏体耐热钢和沉淀强化型奥氏体耐热钢。

固溶强化型奥氏体耐热钢如 １Ｃｒ１４Ｎｉｌ９Ｗ２ＮｂＢ、ｌＣｒｌ８Ｎｉｌ４Ｍｏ２Ｎｂ等，以钨、钼进行固溶强化，

以硼进行晶界强化。这类钢可用来制造在 ６００～７００℃下工作的蒸气过热器和动力装置的管

路，６８０℃以下燃气轮机动、静叶片及其他锻件。经 １１００～１１５０℃固溶处理，在 ６５０～７００℃长

时间保温后，有不大的时效硬化倾向。钢具有中等持久强度和高塑性，在 ６５０℃时σ１００００＝２００

ＭＰａ，σ１０００００＝１００ＭＰａ，伸长率为 ３６％。

一、碳化物沉淀强化耐热钢

这类钢的沉淀强化相为 ＭＣ型碳化物，并含有钨、钼等固溶强化元素。以 ＮｂＣ为沉淀强化

相的钢为 ４Ｃｒｌ３Ｎｉｌ３Ｃｏ１０Ｍｏ２Ｗ３Ｎｂ３。但在实际中常用的是以锰部分代镍的 ４Ｃｒｌ３Ｍｎ８Ｎｉ８ＭｏＶＮｂ

（ＧＨ３６、３Ｈ４８１）钢，含有 ｗ（Ｖ）＝１郾４％、ｗ（Ｎｂ）＝０郾４％的沉淀强化相是（Ｖ、Ｎｂ）Ｃ，它以 ＶＣ为主，

溶有部分铌。当钒、铌和碳的比例正好和 ＶＣ和 ＮｂＣ的化学式相等时，具有最佳的高温强度。

ＶＣ析出的最高温度在 ６７０～７００℃，在此温度时效后，钢具有最高的沉淀硬化效果。另外一种

碳化物是复合的 Ｍ２３Ｃ６型的（Ｃｒ、Ｍｎ、Ｍｏ、Ｆｅ、Ｖ）２３Ｃ６，但不能成为沉淀强化相。当 Ｎｂ＞０郾６％时，

钢中才会单独出现 ＮｂＣ相，它溶有不多的钒和钼。Ｍ２３Ｃ６在较低温度析出量很少，其最高析出

温度在 ９００℃。钢中的钼主要起固溶强化作用。

ＧＨ３６钢的固溶温度为 １１４０℃，保温 １郾５～２ｈ，然后水冷，以防止冷却时析出 ＶＣ而造成大

截面零件在时效时内外组织和性能的不均匀性。为消除零件内外差别，固溶处理后进行两次

时效处理，第一次在 ６７０℃时效 １６ｈ，第二次在 ７６０～８００℃时效 １４～１６ｈ，然后空冷。第一次时

效温度较低，ＶＣ析出呈细小而弥散分布，钢的强度虽高，但塑性和韧性较低，且具有缺口敏感

性。第二次时效温度高于工作温度，弥散的 ＶＣ颗粒适当长大，这种组织在低于 ７５０℃有很好

的稳定性，改善了在 ６７０℃时效后钢在性能上的缺陷。ＧＨ３６耐热钢用于工作温度在 ６５０℃的

零件，如涡轮盘件。

采用微合金化方法创制了改进型 ＧＨ３６钢，加入少量钼（０郾３０％）以结合钢液中的氮，减少

含钒和铌的碳氮化物 Ｍ（Ｃ、Ｎ）夹杂，以充分发挥钒和铌的沉淀强化作用。同时加入微量硼

（０郾００３～０郾００５％）来强化晶界，提高钢的持久塑性。

二、金属间化合物沉淀强化耐热钢

合金元素钛和钼在奥氏体耐热钢时效过程中能析出金属间化合物γ′相为主要沉淀强化

相。γ′－Ｎｉ３（Ｔｉ、Ａｌ）点阵常数与奥氏体基体相近，二者仅稍有差别，当γ′相析出时，能形成共

格，产生沉淀强化。

０Ｃｒｌ５Ｎｉ２６ＭｏＴｉ２ＡｌＶＢ（ＧＨ１３２或 Ａ－２８６）钢用来制造喷气机的发动机部件，有较高的高温

强度，可以在 ６５０～７００℃使用；对要求抗氧化而强度要求不高的零件，可以在 ８５０℃下长期工
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作。它还具有好的热加工性和切削加工性。

铬主要是提高钢的化学稳定性，控制在 １５％左右。钼主要起固溶强化作用。与这些铁素

体形成元素相平衡，必须加入足够量的奥氏体形成元素镍，以获得稳定的奥氏体组织。再考虑

形成γ′－Ｎｉ３（Ｔｉ、Ａｌ）所需镍量，钢中总镍量为 ２６％。

钛和铝加入钢中主要是形成γ′－Ｎｉ３（Ｔｉ、Ａｌ），经过时效处理产生沉淀强化。Ｆｅ－ｌ５Ｃｒ－

２６Ｎｉ钢中钛要超过 １郾４％才能产生γ′相。含钛高而含铝极低的钢，析出的γ′相不稳定，会逐

渐转变成简单六方结构的η－Ｎｉ３Ｔｉ。铝控制在一定含量，主要是用来稳定含铁的γ′－Ｎｉ３（Ｔｉ、

Ａｌ）相的面心立方结构，保持沉淀强化作用。铝含量过高，除形成γ′相外，还出现 Ｎｉ２ＡｌＴｉ相，其

稳定性差，易聚集长大，不能做沉淀强化相。随钢中 Ｔｉ提高到 ２郾３％，γ′－Ｎｉ３（Ｔｉ、Ａｌ）相数量增

加，在 ７００～７６０℃时效可获得最大的强化效果。加入质量分数不超过 ０郾４０％的 Ａｌ，是为了稳

定γ′－Ｎｉ３（Ｔｉ、Ａｌ）相，防止产生胞状沉淀（η－Ｎｉ３Ｔｉ）。产生沉淀强化最适宜钛质量分数为

２郾１５％；当钛质量分数较高时，易产生缺口敏感性，除加入钼来改善外，还需加入钒和硼才能消

除。硼还能产生晶界强化并提高持久塑性。硼质量分数为 ０郾００１％ ～０郾０１０％。

硅是钢中的残存元素，质量分数在 ０郾４％ ～１郾０％。当含硅质量分数在上限时，钢中出现 Ｇ

相（Ｎｉ１４Ｔｉ９Ｓｉ６），呈粗粒状，无沉淀强化作用，同时从钢中抽走了镍，提高了形成σ相和 Ｆｅ２Ｔｉ相

的倾向。硅和锰稍高时，出现以 Ｆｅ２Ｔｉ为基础的（Ｆｅ、Ｃｒ、Ｍｎ、Ｓｉ）２（Ｔｉ、Ｍｏ）相。钢中是不希望出

现上述两种相的，因此必须将硅和锰控制在下限范围。

图 ９－８ Ａ－２８６钢中的γ′相

通过热处理对 ＧＨｌ３２（Ａ－２８６）钢的显微组织和性能加以

控制。固溶温度不能过高，防止晶粒长大，通常在 ９８０～１０００

℃固溶，可获得合适的晶粒度，并使成分均匀，得到较高的室温

伸长率、成型性和焊接性。时效温度在 ７００～７６０℃，可达到最

大的沉淀强化效果。γ′－Ｎｉ３（Ｔｉ，Ａｌ）以极细小的球状颗粒分布

在基体上，与基体保持共格。Ａ－２８６钢经 ９２７℃固溶 ４ｈ，７６０

℃时效 ２００ｈ的显微组织见图 ９－８。

冷变形量对固溶处理后晶粒大小有重要影响。为避免临

界变形量（２％）导致再结晶晶粒的异常长大，冷变形量必须超过 ６％，热加工变形量必须超过

１０％。冷变形加速时效时γ′相的沉淀，并使得在服役时钢的组织稳定性差。为使冷变形量不

均匀的零件在整个截面上都得到均匀的性能，采用两次时效工艺，第一次 ７６０℃１６ｈ，第二次

７０４℃１６ｈ。薄板在固溶处理后经过冷变形，可直接进行二次时效。

为获得最佳性能，ＧＨｌ３２钢中碳和硅应控制在下限，锰和硼控制在中下限，钛和铝控制在

上限，其 余 元 素 按 中 限 控 制。 用 钨、钼、钛、铝 进 一 步 强 化 的 铁 基 耐 热 合 金，如 ＧＨｌ３５

（Ｃｒｌ５Ｎｉ３５Ｗ２Ｍｏ２Ｔｉ２Ａｌ２）、эи７８７（Ｃｒ１３Ｎｉ３８Ｍｏ５Ｔｉ２Ａｌ１）等，可在 ７００～７５０℃工作。由于采用高钛

和铝，增加了γ′相总量，增强了沉淀强化效果。用高钨、钼和铬增加固溶强化，但合金在长时

间高温后在晶界析出σ相、μ相以及 ＡＢ２相，降低组织稳定性和造成脆化倾向。这需要从调整

成分和细化晶粒来减少其析出程度。

１３２



第四节 工业炉用耐热钢

工业加热炉和热处理炉使用大量耐热钢构件。其工作时承受的负荷不大，要求能耐工作

介质的化学腐蚀，一般采用简单的奥氏体型耐热钢。

一、铁铝锰系炉用耐热钢

铁铝锰耐热钢的化学成分质量分数为 ｗ（Ｃ）＝０郾６５％ ～０郾８５％，ｗ（Ｍｎ）＝２５％ ～３０％，

ｗ（Ａ１）＝６％ ～１０％，ｗ（Ｓｉ）＝１郾０％ ～１郾５％，ｗ（Ｔｉ）＝０郾１％，ｗ（ＲＥ）＝０郾１％。其中铝用来提高

钢抗氧化和抗渗碳性能，碳和锰用来扩大γ相区和稳定奥氏体。铝、锰、碳对钢组织的影响见

图 ９－９。碳、锰、铝的适当配合，可以得到奥氏体或含有少量δ铁素体的奥氏体 －铁素体组

织。钢中 Ｃ质量分数若高于 ０郾８５％，铁铝锰钢中会在晶界发生不连续沉淀，并发生部分珠光

体转变，使钢脆化，这就限制了钢的含碳量。锰对钢抗氧化性不利，若 Ｍｎ减少 ５％ ～６％，能起

到增加铝 １％的抗氧化作用，故锰含量可适当降低。稀土元素 ｗ（ＲＥ）＝０郾１％，能提高抗氧化

性和钢液流动性，改善铸件表面质量，降低热裂倾向。

工作在 ９００℃以下的热处理炉用构件，为获得单一奥氏体，以保持较高的高温强度，铝可

选在下限 ｗ（Ａｌ）＝７％ ～７郾５％，如 ６Ｍｎ２８Ａｌ７ＴｉＲＥ钢。９５０℃以下工作的炉用构件，铝可选

ｗ（Ａｌ）＝８％ ～８郾５％的 ６Ｍｎ２８Ａ１８ＴｉＲＥ钢，其显微组织为含有体积分数不超过 ２５％的δ铁素体

的奥氏体 －铁素体组织。铁铝锰耐热钢的使用经济效益优于铬镍奥氏体耐热钢 Ｃｒ２０Ｎｉ２５Ｓｉ２。

图 ９－９ 铝、锰、碳对 Ｆｅ－Ａｌ－Ｍｎ钢组织的影响

（ａ）Ｆｅ－Ａｌ－Ｍ三元相图 ７６０℃等温截面；（ｂ）铝、碳对钢组织的影响

二、铬锰碳氮炉用耐热钢

这类 钢 是 以 碳、氮 和 锰 来 代 镍 的 节 镍 钢。 比 较 成 熟 的 钢 种 有 ３Ｃｒｌ９Ｍｎ１２Ｓｉ２Ｎ、

２Ｃｒ２０Ｍｎ９Ｎｉ２Ｓｉ２Ｎ等奥氏体钢。为防止钢中出现氮气泡，钢中氮的溶解度主要取决于钢中氮化

物形成元素铬和锰的含量。由公式 Ｎ＝（Ｃｒ＋Ｍｎ）／１００给出氮的溶解度不超过 ０郾３０％，一般钢

中氮控制在 ｗ（Ｎ）＝０郾２０％ ～０郾３０％范围。

钢中含有氮和碳，经固溶处理后得到单相奥氏体组织，但在 ７００～９００℃范围工作时，将析

出大量氮化物和碳化物，并产生时效脆性，使钢的室温韧性下降，但高温下仍有较高的韧性。

钢中加入一定量镍后，提高了钢的韧性，固溶后在室温下屈服强度较高，约 ３９０ＭＰａ，伸长率为
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３５％。

铬锰碳氮耐热钢有较高的高温强度，可制成锻件，能承受较大负荷，适于制作高温下的受

力构件，如锅炉吊挂、渗碳炉构件等，最高使用温度约 １０００℃。

三、铬镍奥氏体炉用钢

高铬镍奥氏体钢可在 １０００～１２００℃范围长期工作。为提高钢的抗氧化能力，一般需加入

２％的硅。常用的钢有 ３Ｃｒｌ８Ｎｉ２５Ｓｉ２、ｌＣｒ２５Ｎｉ２０Ｓｉ２等。为提高钢液的流动性，可适当提高碳质

量分数到 ｗ（Ｃ）＝０郾３％左右。为改善铸件的性能，采用 １１００～１１５０℃固溶处理，使碳化物溶

解，消除σ铁素体，得到均匀的奥氏体组织，改善钢的抗氧化性和高温蠕变强度。３Ｃｒｌ８Ｎｉ２５Ｓｉ２

钢经固溶后，室温下的屈服强度约 ３４０ＭＰａ，伸长率为 ２５％。ｌＣｒ２５Ｎｉ２０Ｓｉ２钢由于铬含量高，可

用于 １２００℃工作温度。

为降低钢的成本，节约镍，研制了用碳氮部分代镍的高铬低镍耐热钢，如 ４Ｃｒ２２Ｎｉ４Ｎ、

３Ｃｒ２４Ｎｉ７Ｎ等，ｗ（Ｎ）＝０郾２０％ ～０郾３０％范围。４Ｃｒ２２Ｎｉ４Ｎ钢可在 １０５０℃以下代替 ３Ｃｒｌ８Ｎｉ２５Ｓｉ２

钢，３Ｃｒ２４Ｎｉ７Ｎ钢可用到 １１００℃。

第五节 镍基耐热合金

铁基耐热合金的最高工作温度只能达到 ７５０～８５０℃，在更高温度下使用的是镍基耐热合

金。镍基合金是在 Ｃｒ２０Ｎｉ８０基础上加入大量强化元素如钨、钼、钛、铝、铌、钴等。

镍基耐热合金中采用金属间化合物作为沉淀强化相，首先采用的是γ′－Ｎｉ３（Ａｌ，Ｔｉ）相。

γ′－Ｎｉ３（Ａｌ，Ｔｉ）相与镍基固溶体有相同的点阵类型和相近的点阵常数，γ′相与基体形成共格，

相界面能低，使其在高温长期停留时聚集长大速度小，且γ′相本身有较好的塑性，故γ′－Ｎｉ３

（Ａｌ、Ｔｉ）相是理想的沉淀强化相。γ′相的稳定性与 Ａｌ／Ｔｉ比有关，当 Ａｌ／Ｔｉ小于 １，就会出现γ′

－Ｎｉ３Ｔｉ相，这是不希望发生的。随着使用温度增高，不仅要增加铝、钛质量分数以增加γ′相总

量，而且 Ａｌ／Ｔｉ比要增加，以增加γ′－Ｎｉ３（Ａｌ，Ｔｉ）相的稳定性。铝钛总量可超过 ８％，Ａｌ／Ｔｉ比可

达到 ２～３。合金中铝钛质量分数越高，使用温度也越高。γ′－Ｎｉ３（Ａｌ，Ｔｉ）相对合金的强化表

现在两方面，其一是共格强化，其二是反相畴界强化。当镍基合金时效时，析出的γ′相与γ固

溶体保持共格，γ′相的点阵常数稍大于γ固溶体的，形成共格界面时存在匹配度差，因而在γ′

相周围的γ固溶体中产生畸变应力。匹配度差越大，畸变应力也越大。这种畸变应力场阻碍

位错运动，提高了屈服强度，强化了合金。使用温度较低的镍基合金，短期持久强度是主要性

能指标，要求高的屈服强度。此时由于温度不太高，不必担心过时效而γ′相与基体失去共格，

所以γ′相和基体的匹配度差越大越好。钛、铌主要溶于γ′相，能增大γ′相的点阵常数，增大

γ′相与基体的匹配度差。故 Ａｌ／Ｔｉ比小的镍基合金用于较低温度。较高温下工作的镍基合金

要求热稳定性好，因而要求γ′相与基体间匹配度差小，增加γ′相的体积分数。因此，除增加铝

钛总量外，重要的是要增大 Ａｌ／Ｔｉ比，降低γ′相点阵常数；同时要增加钨钼含量，钨钼主要溶入

γ固溶体，增大其点阵常数，两者都降低γ′相与基体γ固溶体间的匹配度差。这类高 Ａｌ／Ｔｉ比

的镍基合金中，强化相γ′－Ｎｉ３（Ａｌ、Ｔｉ）的体积分数可高达 ６０％ ～７０％。其沉淀强化主要靠

γ′－Ｎｉ３（Ａｌ、Ｔｉ）相在位错切割时形成反相畴界强化。当位错切割γ′－Ｎｉ３（Ａｌ、Ｔｉ）相，使原来滑

移面上下的原子改变了原来有序的相邻关系，形成了新的高能量的反相畴界，这需要施加更大
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的外力才行。

钨、钼、铬在镍基合金中能提高原子间结合力，减缓扩散，起固溶强化作用。钴和钨、钼综

合合金化，其固溶强化效果更高，并改善高钨、钼镍基合金的可锻性。钴可溶于γ′－Ｎｉ３（Ａｌ、

Ｔｉ）相，形成γ′－（Ｎｉ、Ｃｏ）３（Ａｌ、Ｔｉ）相，提高稳定性。钴能减少γ′－（Ｎｉ、Ｃｏ）３（Ａｌ、Ｔｉ）相的固溶

度，增加γ′－Ｎｉ３（Ａｌ、Ｔｉ）相的数量。钴降低镍基合金的层错能，促使合金中出现扩展位错，并

增加扩展位错的宽度。扩展位错整体滑移不灵便，要收缩成一个全位错才能进行，故要消耗额

外能量，所以表现出强度的提高。采用多元合金进行综合强化，可以大大提高镍基合金的高温

强度，提高其使用温度。

铬的另一个主要作用是提高镍基合金的抗氧化性。含 ｗ（Ｃｒ）１４％ ～２０％的合金在 ５００～

７００℃空气中表面生成致密的 Ｃｒ２Ｏ３膜，有良好的保护作用。在 ８００～１０００℃合金紧贴基体的

仍然是 Ｃｒ２Ｏ３，其外层是 ＮｉＯ·Ｃｒ２Ｏ３。它具有尖晶石结构，很致密，也有良好的保护作用。

杂质元素，特别是低熔点金属，如铅、锑、锡、铋等，强烈地降低晶界的强度、高温冲击韧性

和高温塑性。这些杂质元素有强的晶界偏聚倾向，富集于晶界，降低了晶界原子扩散激活能，

使镍基合金的持久性能强烈降低。故镍基合金的纯净度特别重要。另外，镍基合金中加入了

特殊添加剂，如碱土金属钙和钡，稀土金属铈和镧等及锆、硼等元素，在一定含量范围内可以减

轻甚至消除低熔点杂质元素的有害作用。其作用由大到小的顺序为：硼、镧、铈、锆、钙、钡。硼

偏聚于晶界，提高低熔点金属在晶界的扩散激活能，如把锡在晶界和晶内扩散激活能之比

Ｑ界／Ｑ内 由０郾５８增至 ０郾７０，提高了晶界软化温度。又如镧、铈、锆能与低熔点金属形成难熔化

合物，消除了它们的危害。稀土和碱土金属有良好的净化作用，去氢、氧、氮、硫，有效地改善持

久塑性和热塑性。

镍基合金的牌号、化学成分和使用温度，可参考表 ９－１，其热处理工艺见表 ９－２。

表 ９－１ 镍基合金化学成分和最高使用温度

牌号 ｗ（Ｃ）／％ ｗ（Ｃ）／％ ｗ（Ｗ）／％ ｗ（Ｍ）／％ ｗ（Ｔ）／％ ｗ（Ａ）／％ ｗ（Ｃ）／％
使用温度

／℃

ＧＨ３３ ≤０郾０６ １９～２２ ２郾３～２郾７ ０郾５５～０郾９５ ８００

ＧＨ１２８ ≤０郾０６ １９～２２ ７郾５～９郾５ ７郾５～９郾０ ０郾４～０郾７ ０郾３５～０郾７ ９５０

Ｋ３ ０郾１１～０郾１８ １０～１２ ４郾８～５郾５ ３郾８～４郾５ ２郾３～２郾９ ５郾３～５郾９ ４郾５～５郾５ ９００～１０００

Ｋ１７ ０郾１４～０郾２０ ８郾５～９郾５ ２郾５～３郾５ ４郾７～５郾３ ４郾８～５郾７ １４～１６ ９５０

表 ９－２ 镍基合金的热处理工艺

牌号 热 处 理 工 艺

ＧＨ３３ １０８０℃固溶处理 ８ｈ空冷，７５０℃时效 ６ｈ空冷

ＧＨ１２８ １２００℃固溶处理空冷

Ｋ３ １２００℃固溶处理 ４ｈ空冷

Ｋ１７ 铸态不热处理

镍基合金采用二次固溶处理，比采用一次固溶处理可得到较高的持久强度和持久塑性。

实验证明，碳化物在晶界的形态需要控制，如碳化物在晶界呈断续链状分布，是强化晶界的最
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好组织形态。以 ＧＨ３３为例，采用一次固溶（１０８０℃保温 ８ｈ）Ｍ７Ｃ３溶于基体，冷却时析不出

来；在其后 ７００℃时效时，Ｍ７Ｃ３在晶界大量析出，在晶界析出呈薄网状，使合金变脆，引起缺口

敏感。采用两次固溶，第一次加热到 １２００℃，再冷到碳化物溶解限以下进行第二次固溶保温，

让 Ｍ７Ｃ３在晶界大量析出，呈断续链状分布，阻碍晶界相对滑动。在链状 Ｍ７Ｃ３碳化物邻近的晶

界产生贫铬区，在 Ｍ７Ｃ３附近的贫铬区增大了铝钛固溶度，在时效时出现无γ′相区，提高了晶

界附近的塑性，延缓因晶粒相互滑动而造成的应力集中和裂纹的形成，提高了持久塑性和持久

寿命。ＧＨ３３的两次固溶加时效采取 １２００℃固溶，炉冷到 １０００℃保温 １６ｈ空冷，再在 ７００℃

时效 １６ｈ。与一次固溶加时效相比，在 ７５０℃、２８０ＭＰａ条件下，两次固溶加时效的试样，其持

久寿命提高三倍多。其他镍基合金如 ＧＨ３７、ＧＨ４９及 ＧＨｌ３０等，都采用二次固溶处理制度。

镍基合金采用双重时效处理，可提高其持久塑性。ＧＨ３３先在固溶后 ８５０℃时效 ２４ｈ，再

经 ７００℃时效 １６ｈ，在同样 ６５０℃、４３１ＭＰａ下，持久塑性由 ２郾５８％ ～２郾８８％提高到 ７郾２０％ ～

８郾０５％，持久塑性增加了两倍，同时持久寿命也增加了近两倍。高温时效析出较粗的颗粒状

γ′相，较低温时效析出细小的γ′相。

第六节 新型耐热合金

一、定向凝固耐热合金

实验表明，大多数耐热合金的蠕变裂纹产生在垂直于主应力方向的晶界上。为减少这种

薄弱环节，消除横向晶界，进而消除全部晶界，这就是定向凝固柱晶叶片和单晶叶片要达到的

目标。由于采用了真空冶炼、高合金化、气冷技术、定向凝固柱晶和单晶等技术，使高温合金的

使用温度获得大幅度提高。定向凝固柱晶较常规合金提高 ２５℃，而单晶合金至少提高 ５０℃

以上。

定向凝固方法是将合金熔液注入壳型，在底部首先遇到水冷铜板，当即形成激冷薄层。热

流通过已经结晶层流向水冷铜板，在结晶层前沿合金熔液存在正温度梯度。对立方系金属及

合金，在结晶过程中择优取向于 ＜１００＞方向长大，排斥了激冷薄层中其他结晶取向的晶粒。

只要冷却条件不变，择优晶粒继续沿 ＜１００＞方向生长，就会在整个叶片上形成柱晶。

合金的温度梯度 Ｇ和凝固速率 Ｒ对晶粒类型和显微组织有极大的影响。凝固界面的形

态由下式控制：

Ｇ／Ｒ－ΔＴｍ／Ｄ

式中ΔＴｍ为合金凝固温度范围，Ｄ为液态合金中元素的扩散系数。当上式为正值时，凝固界

面为平滑界面；若上式为负值，凝固界面为胞状界面。合金ΔＴｍ 大，Ｒ值也大，通常是树枝状

晶凝固。所以，只要控制 Ｇ／Ｒ值在合适范围，就可以得到平面状凝固或胞状凝固的定向凝固

叶片。

定向凝固的实施方法有多种，常用的是快速凝固法，如图 ９－１０所示。该装置外层为感应

圈，通过加热感应体用于铸型加热，下部有辐射挡板，水冷铜板和铸型可以下降。铸型以辐射

挡板分为上下的热、冷两个区域，铸型在较低位置下通过水冷铜板散热。采用高温梯度的定向

结晶炉，提高凝固前沿的温度梯度 Ｇ，可减少成分偏析，枝晶变细，显微孔洞少，并有利于

＜１００＞取向的晶粒成长。
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图 ９－１０ 快速凝固装置图

上述方法可以得到单晶，主要是铸型温度高，合金液过

热，阻止合金在铸型腔内各部形核。凝固核心仅从叶片根

部的单晶核心长大，单晶贯穿于整个叶片。

铸造高温合金可以用定向凝固法获得定向结晶或单

晶。如 ２Ｃｒｌ０Ｃｏｌ５Ｍｏ３Ｔｉ５Ａｌ５Ｖ、ｌＣｒ８Ｃｏ１０Ｍｏ６Ｔａ４Ａｌ６Ｔｉ等。由

于单晶没有晶界，无需添加强化晶界的微量元素如碳、硼、

铪、锆等。

第一代单晶合金 ＰＷＡ１４８０，组分质量分数 ｗ（Ｃｒ）＝

１０％，ｗ（Ｃｏ）＝５％，ｗ（Ｗ）＝４％，ｗ（Ａｌ）＝５％，ｗ（Ｔｉ）＝

１郾０％，ｗ（Ｔａ）＝１２％，ｗ（Ｃ）＜０郾００３％。由于加入了高熔点

元素钽，可以提高蠕变强度，并与铝生成致密的氧化膜。采

用高固溶温度后，可溶解大量合金元素，在时效时形成了体

积分数 ６０％ ～６５％的γ′相，呈弥散分布，尺寸小于 ０郾３μｍ，

大大提高了使用温度。新型单晶合金中加入了难熔金属铼，进一步提高了使用温度，出现第二

代单晶合金 ＰＷＡ１８４８（ｗ（Ｃｒ）＝５％，ｗ（Ｃｏ）＝１０％，ｗ（Ｗ）＝６％，ｗ（Ｍｏ）＝２％，ｗ（Ｒｅ）＝３％，

ｗ（Ａｌ）＝５郾６％，ｗ（Ｔａ）＝８郾７％，ｗ（Ｎｂ）＝０郾１％）。铼不仅能防止单晶合金中的γ′相粗化，而且

有强烈的固溶强化效果。在 ９８２℃、２４８ＭＰａ蠕变条件下，ＰＷＡ１４８０合金的持久寿命为 ９０ｈ，而

ＰＷＡ１８４８合金的持久寿命增加到 ３５０ｈ。单晶叶片已在民用和军用航空发动机上使用。

新型共晶合金定向凝固技术得到发展。实际上，该合金是两相共晶经一步工艺制成的复合

材料。两相是在控制定向凝固条件下，沿着热流方向规则排列起来。两相中，一相是固溶体；另

一相是高强度相，目前主要以增强纤维方式存在于定向共晶中，如 Ｎｉ３Ｔａ、Ｎｉ３Ｎｂ、ＴａＣ、ＮｂＣ等。定

向共晶合金的优点是具有很高的持久强度，且温度愈高，其性能的优越性愈显示出来。典型的合

金为 ＮＩＴＡＣｌ４Ｂ（ｗ（Ｃｒ）＝４郾２％，ｗ（Ｃｏ）＝３郾９％，ｗ（Ｗ）＝４郾５％，ｗ（Ａｌ）＝５郾５％，ｗ（Ｔａ）＝９％，ｗ（Ｖ）

＝５郾６％，ｗ（Ｒｅ）＝６郾２％，ｗ（Ｃ）＝２郾７％，余为 Ｎｉ），它在 １１３８℃的持久强度（σ１００＝１３８ＭＰａ。由于增

强纤维的定向生长，提高了冲击韧性，其性能高于铸造镍基合金 Ｉｎ－１００等，并且有较好的疲劳性

能。但定向共晶叶片的生产工艺在控制上有一定难度，尚待解决。

二、粉末高温合金

由于耐热合金工作温度越高，合金中加入的强化元素量也越高，合金的成分越复杂，这导

致合金的热加工性变差，只能在铸态使用。由于成分复杂，凝固后偏析也严重，造成组织和性

能的不均匀。采用粉末冶金工艺生产高温合金，就能完全克服上述缺点。因为粉末颗粒小，制

粉时凝固快，消除了偏析，改善了热加工性，把本来只能铸造的合金变成可热加工的形变高温

合金，如 Ｉｎ－ｌ００、Ｒｅｎｅ９５等合金。我国根据 Ｒｅｎｅ９５合金生产粉末合金 ＦＧＨ９５。ＦＧＨ９５合金

（Ｃｒｌ３Ｃｏ８Ｗ３郾５Ｍｏ３郾５Ｔｉ２郾５Ｎｂ３郾５ＺｒＢ）经预制合金粉 ＋压实（热等静压、热压等）＋热加工变型 ＋

热处理等工序，制成成品。与常规法生产相比，可节省大量机加工切削量，成材率高，节约

费用。

预制合金粉末的方法有：惰性气体雾化法、旋转电极法等。惰性气体雾化法是在真空装置

中熔化合金，经注口流下熔融合金液体，在高速高压惰性气流中雾化成粉末，再经筛分成 －１５０

目可用合金粉。旋转电极法是在真空装置中将原料合金棒作为旋转自耗电极，以固定钨极起
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电弧，连续熔化自耗电极。旋转电极端部熔化的合金液滴在离心力作用下甩出，形成细小的颗

粒状粉末。

粉末高温合金显著提高了室温和中温的强度和疲劳强度。如 ＦＧＨ９５合金在 ６５０℃、１０３０

ＭＰａ高应力条件下，其持久寿命在 ２００ｈ以上，持久伸长率在 ３％以上。粉末高温合金已用于

先进型号发动机上的涡轮盘、压气机盘等重要零件上。

三、氧化物弥散强化（ＯＤＳ）高温材料

采用机械方法加入氧化物 Ｙ２Ｏ３颗粒，同金属间化合物γ′相共同强化镍基合金。这是粉

末冶金中的一种新工艺。Ｙ２Ｏ３具有高的热稳定性，能同合金中过剩的氧和合金元素铝生成极

稳定的复合氧化物铝酸钇（３Ｙ２Ｏ３·５Ａｌ２Ｏ３）。

材料的制作工艺是将各种金属及中间合金粉末与 Ｙ２Ｏ３粉末按规定比例置于高能球磨机

中，在隔绝空气条件下球磨。粉末在高速旋转磨球的挤压下发生变形、冷焊、剥落，历经几十小

时，最后得到机械合金化粉末。再将粉末装入包套，在挤压机中加热挤压成材，并通过热轧和

定向再结晶热处理，制成成品。成品须经最终固溶处理和时效，以得到γ′相沉淀强化为辅，

Ｙ２Ｏ３弥散强化为主的高温材料。它综合利用了固溶强化、定向晶粒强化、γ′相沉淀强化和氧

化物弥散强化等方式，得到优异的综合强化效果。

目前这种材料广泛应用的障碍是工艺较复杂，成本过高，需要改进制作工艺。
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第二篇 有色金属及其合金

通常将金属分成两大类：一类称黑色金属，铁、铬、锰属此类；另一类称有色金属，除铁、铬、

锰之外的其他金属均属有色金属。有色金属的分类如下：

① 重金属

指相对密度大于 ３郾５的有色金属，如铜、镍、钴、铅、锌、锡、锑、汞、镉等。

② 轻金属

指相对密度小于 ３郾５的有色金属，如铝、镁、钠、钾、钙等。

③ 贵金属

指贵重或可制造货币用的金属，如金、银、铂、钯、铑等。

④ 半金属

指物理性能介于金属与非金属之间的有色金属，如硅、碲、锗、硼等。

⑤ 稀有金属

指相对较为稀缺或目前产量相对较少的有色金属，如钛、钨、钼、铌、钒、铟、铊、钇、镧等。

⑥ 放射性金属

指具有天然放射性的金属，如镭、铀、钍、锕等。

与黑色金属相比，有色金属具有许多优良的特性，从而决定了有色金属在国民经济中占有

十分重要的地位。例如，铝、镁、钛等金属及其合金，具有相对密度小、比强度高的特点，在飞机

制造、汽车制造、船舶制造等工业上应用十分广泛。又如，银、铜、铝等有色金属，导电性和导热

性优良，是电气工业和仪表工业不可缺少的材料。再如，钨、钼、钽、铌及其合金是制造在 １３００

℃以上使用的高温零件及电真空元件的理想材料。虽然有色金属的年消耗量目前仅占金属材

料的 ５％，但任何工业部门都离不开有色金属材料，在空间技术、原子能、计算机、电子等新型

工业部门，有色金属材料则占有极重要和关键的地位。

我国地大物博，有色金属矿产资源应有尽有。钨、锡、铂、锑、汞、铅、锌的储量居世界前列，

稀土金属以及钛、铜、铝、锰的储量也很丰富。摆在我们面前的任务是：第一，要千方百计地开

采出更多的有色金属矿产；第二，要加强科学研究，生产出具有各种使用性能和各类规格的有

色金属型材，以满足我国经济建设的迫切需要。



第十章 铝及其合金

第一节 概 述

一、铝的主要特性

纯 铝 是 一 种 具 有 银 白 色 金 属 光 泽 的 金 属；它 的 相 对 密 度 小（２郾７２ｇ／ｃｍ３），熔 点 低

（６６０郾４℃），沸点高（２４７７℃）；纯铝是一种具有面心立方晶格的金属，无同素异构转变。由于

铝的化学性质活泼，在大气中极易与氧作用生成一层牢固致密的氧化膜，防止了氧与内部金属

的作用，所以纯铝在大气和淡水中具有良好的耐蚀性，但在碱和盐的水溶液中，表面的氧化膜

易破坏，使铝很快被腐蚀。纯铝具有良好的低温性能，在 ０～－２５３℃之间塑性和冲击韧性不

降低。纯铝具有一系列优良的工艺性能，易于铸造，易于切削，也易于通过压力加工制成各种

规格的半成品。

工业纯铝是含有少量杂质的铝，主要杂质为铁和硅，此外还有铜、锌、镁、锰、镍和钛等。杂

质的性质和含量对铝的物理性能、化学性能、力学性能乃至工艺性能均有影响。一般地说，随

着主要杂质含量的增高，纯铝的导电性和耐蚀性均降低，其力学性能表现为强度升高，塑性

降低。

工业纯铝的强度很低，抗拉强度仅为 ５０ＭＰａ，虽然可通过冷作硬化的方式强化，但也不能

直接用于制作结构材料。通过合金化及时效强化的铝合金，具有 ４００～７００ＭＰａ的抗拉强度，

才能成为飞机的主要结构材料。

图 １０－１ 铝合金分类示意图

二、铝合金的分类

目前，用于制造铝合金的合金元素大致分为主

要元素（硅、铜、镁、锰、锌、锂）和辅加元素（铬、钛、

锆、稀土、钙、镍、硼等）两类。铝与主加元素的二元

相图一般都具有如图 １０－１所示的形式。根据该相

图可以把铝合金分为变形铝合金和铸造铝合金。相

图上最大饱和溶解度（Ｄ点）是这两类合金的理论分

界线。

１郾铸造铝合金

用于直接铸成各种形状复杂的甚至是薄壁的成

型件。浇注后，只需进行切削加工即可成为零件或成品，故要求合金应具有良好流动性。凡成

分大于 Ｄ点的合金，由于有共晶组织存在，其流动性较好，且高温强度也比较高，可以防止热

裂现象，故适于铸造。因此，大多数铸造铝合金中合金元素的含量均大于极限溶解度 Ｄ。当



然，实际上当合金元素含量小于极限溶解度 Ｄ，也可以进行铸造。

为了综合运用热处理强化和过剩相强化，铸造铝合金的成分都比较复杂，合金元素的种类

和数量相对较多，以所含主要合金元素为标志，铸造铝合金可分为铝硅基、铝铜基、铝镁基、铝

锌基四类。

２郾变形铝合金

变形铝合金通过熔炼铸成锭子后，要经过压力加工制成板材、带材、管材、棒材、线材等半成

品，故要求合金应有良好的塑性变形能力。成分在 Ｄ点左侧的合金，其组织主要为固溶体，在加

热至固溶线以上温度时，甚至可得到均匀的单相固溶体，其塑性变形能力很好，适于锻造、轧制和

挤压。为了提高合金的强度，合金中可包含有一定数量的第二相，很多合金中第二组元的含量超

过了极限溶解度 Ｄ。但当第二相是硬脆相时，第二组元的含量只允许少量超过 Ｄ点。

变形铝合金又可分为两类，凡成分在 Ｆ点以左的合金，其固溶体成分不随温度而变化，不

能通过时效处理强化合金，故称为不能热处理强化的铝合金。凡成分在 Ｆ、Ｄ之间的合金，其

固溶体的成分随温度而变化，可以进行时效处理强化，称为能热处理强化的铝合金。

第二节 铝合金中的合金元素

对铝进行合金化，可以大幅度提高其强度。不同的合金元素在铝合金中形成不同的相，起

着不同的作用。铝合金主要应用固溶强化、沉淀强化、过剩相强化、细晶强化、冷变形强化等方

式来提高其力学性能。

一、铝基固溶体

合金元素与铝均形成有限固溶体，主要合金元素在铝中的极限溶解度见表 １０－１。其中

如锰、镁、锌等二元系均不产生沉淀强化相，主要溶于铝基固溶体，起固溶强化作用。

表 １０－１ 主要合金元素在铝中的极限溶解度

元素 Ｚｎ Ｍｇ Ｃｕ Ｌｉ Ｍｎ Ｓｉ Ｃｒ Ｖ Ｃｄ Ｔｉ Ｚｒ Ｃａ

含量 ８２郾２ １７郾４ ５郾６ ４郾２ １郾８２ １郾６５ ０郾７２ ０郾６ ０郾４７ １郾１５ ０郾２８ ０郾１

根据 Ａｌ－Ｍｇ二元相图（图 １０－２（ａ）），在共晶温度 ４４９℃，镁在铝中极限溶解度为 １７郾４％，

随温度下降，溶解度迅速减小，室温下溶解度小于 １郾９％。由于 Ｍｇ５Ａｌ８相析出缓慢，即使在退

火态，也易得到过饱和固溶体，一般在 ｗ（Ｍｇ）＜６％均可得到单相α固溶体。随着α固溶体中

Ｍｇ从 ２％增高至 ６％，合金的强度得到提高，而伸长率下降不大。

根据 Ａｌ－Ｍｎ二元相图（图 １０－２（ｂ）），在共晶温度 ６５８郾５℃，锰在铝中的固溶度为 １郾８２％，

室温下溶解度约 ０郾２％。金属间化合物 ＭｎＡｌ６不具有沉淀强化效果，弥散的 ＭｎＡｌ６可阻止晶粒

长大。锰固溶于铝中可提高合金再结晶温度，有一定的固溶强化作用。当 ｗ（Ｍｎ）在 １郾０％ ～

１郾６％时，有较高的强度和良好的塑性。

在 Ａｌ－Ｚｎ二元合金中，不形成金属间化合物。锌在铝中有很大的溶解度，见图 １０－２（ｃ）。
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固溶的锌起固溶强化作用。在铝合金中 Ｚｎ质量分数可达 １３％，在铸造冷却时不发生分解，可

获得较大的固溶强化效果，能显著提高合金的强度。

图 １０－２ 常用铝合金的二元相图

（ａ）Ａｌ－Ｍｇ二元相图；（ｂ）Ａｌ－Ｍｎ二元相图；（ｃ）Ａｌ－Ｚｎ二元相图

二、铝合金中的沉淀强化相

铝合金中的沉淀强化相应满足以下的基本条件：

（１）沉淀强化相是硬度高的质点；

（２）沉淀相在铝基固溶体中，高温下有较大的溶解度，随温度降低，其溶解度急剧减小，能

析出较大体积分数的沉淀相；

（３）在时效过程中，沉淀相具有一系列亚稳相，并且是弥散分布，与基体形成共格，在周围

基体中产生较大的共格应变区。

１郾θ－ＣｕＡｌ２相

Ａｌ－Ｃｕ相图见图 １０－３。铜在 ５４８℃共晶温度有极限溶解度（５郾７％），而低于 ２００℃的溶

解度小于 ０郾５％，这就产生了沉淀硬化的条件。

图 １０－３ Ａｌ－Ｃｕ相图

在铝铜过饱和固溶体脱溶分解的过程中，产生一

系列亚稳相。在自然时效过程中，首先在基体中产生

铜原子的富集区（Ｇ郾Ｐ郾区），其点阵类型未变，仅因铜

原子尺寸小而使 Ｇ郾Ｐ郾区点阵产生弹性收缩，与周围

基体形成很大的共格应变区。Ｇ郾Ｐ郾区呈盘状，只有几

个原子层厚，其直径在 ２５℃时约 ５ｎｍ，超过 ２００℃就

不再出现 Ｇ郾Ｐ郾区。合金在较高温度下时效，Ｇ郾Ｐ郾区

尺寸急剧长大，Ｇ郾Ｐ郾区的铜原子进行有序化，形成θ″

相。θ″相与基体仍然保持完全共格，其点阵常数 ａ＝

０郾４０４ｎｍ，ｃ＝０郾７６８ｎｍ，在 ｃ轴上较铝的 ２ｃ＝０郾８０８ｎｍ

略小，产生 ４％的错配度，在基体中产生弹性应变区。

随θ″相长大，应变区变得很大，以致由一颗θ″粒子过

渡到邻近的θ″粒子，使应变区在整个基体中连成一片。这种畸变区使合金的屈服强度显著提

高。继续时效，θ″相将转变成θ′相。θ′相属于正方点阵，ａ＝ｂ＝０郾４０４ｎｍ，ｃ＝０郾５８０ｎｍ，成分

接近 ＣｕＡｌ２。θ′相的（００１）面与基体（００１）面形成共格，而（１００）面和基体（０１０）面为非共格。θ′
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相厚度为 １０～１５ｎｍ，直径 １０～６００ｎｍ。由于弹性应变区小，合金的强度和硬度下降，合金此时

处于过时效阶段。继续时效，θ′相过渡到θ相（ＣｕＡｌ２），θ相与基体完全失去共格关系。铝、铜

系中θ″、θ′、θ、和 Ｇ郾Ｐ郾区的溶解度曲线见图 １０－４。Ｇ郾Ｐ郾区和亚稳的θ″相的溶解度较大，而

稳定的θ相的溶解度较小。在时效过程中，各种沉淀相的长大都引起基体中铜原子不同程度

的贫化。同时析出的亚稳相引起硬度的变化见图 １０－５。在 １３０℃时效，Ｇ郾Ｐ郾区形成后硬度

上升，然后达到稳定。长时间时效后 Ｇ郾Ｐ郾区溶解，θ″相形成使硬度又重新上升。当θ″相溶解

而形成θ′相时，硬度开始下降。通常在高强度合金中采用双重热处理。时效分两步进行：首

先在 Ｇ郾Ｐ郾区溶解度线以下较低温度进行，得到弥散的 Ｇ郾Ｐ郾区；然后再在较高温度下时效。

这些弥散的 Ｇ郾Ｐ郾区能成为脱溶的非均匀形核位置。与较高温度下一次时效相比，两次时效

可得到更弥散的时效相的分布。

图 １０－４ Ｇ郾Ｐ郾区与θ″、θ′溶解度线 图 １０－５ 时效时硬度与时间的关系

２郾Ｓ－Ａｌ２ＣｕＭｇ相

铝铜镁合金中，当 Ｃｕ／Ｍｇ≥２时，出现 Ｓ相（Ａｌ２ＣｕＭｇ）。在 Ｃｕ／Ｍｇ＝２郾６１时，全部为 Ｓ－

Ａｌ２ＣｕＭｇ相。铝铜镁合金在固溶处理后时效时，在较低温度下铜和镁原子在（２１０）面上偏聚，

形成 Ｇ郾Ｐ郾区。继续时效，由无序结构转变为有序的 Ｓ″相，它沿［１００］方向长大成为棒状，并与

基体保持完全共格。进一步时效，Ｓ″相转变为 Ｓ′相，Ｓ′相为斜方晶系，ａ＝０郾４０５ｎｍ、ｂ＝０郾９０６

ｎｍ，ｃ＝０郾７２０ｎｍ。Ｓ′相仍与基体保持完全共格，一直长大到大于 ｌ０ｎｍ仍维持完全共格。Ｓ′相

继续长大，即与基体失去共格关系而转变成稳定的 Ｓ相。

３郾η－ＭｇＺｎ２相

在铝锌镁系中，会形成η－ＭｇＺｎ２相和 Ｔ－Ａｌ２Ｍｇ３Ｚｎ３相等一系列合金相。其中η－ＭｇＺｎ２

相和 Ｔ－Ａｌ２Ｍｇ３Ｚｎ３相在基体中有很大的溶解度，并随温度降低而急剧减小，铝锌镁系合金可

产生很高的沉淀强化效果。

４郾β－Ｍｇ２Ｓｉ相

在铝镁硅合金中出现β－Ｍｇ２Ｓｉ相作为沉淀强化相。β－Ｍｇ２Ｓｉ相在铝中极限溶解度为

１郾８５％，随温度降低溶解度明显减小，到 ２００℃仅有 ０郾２５％。

５郾δ－ＡｌＬｉ相

铝锂合金系中，锂在共晶温度 ５９６℃时极限溶解度为 ４郾２％。随温度降低，锂在铝基固溶
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体中溶解度急剧降低。从固溶体中析出平衡相为δ－ＡｌＬｉ相。若淬火到低温，过饱和固溶体

中将发生δ′相的连续沉淀。δ′相为 Ａｌ３Ｌｉ，是一种有序共格析出介稳相，具有面心立方点阵，近

似 Ｃｕ３Ａｕ。δ′－Ａｌ３Ｌｉ介稳相的形状是球形，与基体保持完全共格。δ′－Ａｌ３Ｌｉ相与基体间点阵

错配应变小于 ２％，连续时效时，δ′－Ａｌ３Ｌｉ相质点可长大到 ０郾３ｎｍ而没有破坏完全的共格界

面。铝锂合金过时效将导致δ′－Ａｌ３Ｌｉ介稳相的溶解和平衡相δ－ＡｌＬｉ的形核和长大。δ－

ＡｌＬｉ相与基体保持半共格。加 Ｚｒ后，通过快速凝固方法能得到更高 Ｚｒ的固溶度，Ｚｒ约 ０郾５％，

时效时 Ｚｒ将溶人δ′－Ａｌ３Ｌｉ相，形成δ′－Ａｌ３（Ｌｉ、Ｚｒ）相获得更高的稳定性。

第三节 变形铝合金

变形铝合金是指这样一类铝合金，它需经过不同的压力加工变成型材。这些变形铝合金

是机械工业和航空工业中重要的结构材料。由于密度低，比强度高，在航空工业中占有特殊的

地位。

变形铝合金分为两大类，一类是非热处理强化变形铝合金，另一类是热处理强化变形铝合

金。非热处理强化铝合金是防锈铝合金，它耐腐蚀，易加工成形和好焊接，强度较低，适宜制作

耐腐蚀和受力不大的零部件及装饰材料。这类合金牌号用 ＬＦ加序号表示，如 ＬＦ３、ＬＦ２１等。

热处理强化铝合金通过固溶处理和时效处理，大体可分为三种：一种是硬铝，以 Ａｌ－Ｃｕ－Ｍｇ

合金为主，应用广泛，有强烈的时效强化能力，可制作飞机受力构件，牌号用 ＬＹ加序号表示，

如 ＬＹｌ２，ＬＹ６等；第二种是锻铝，以 Ａｌ－Ｍｇ－Ｓｉ合金为主，冷热加工性好，耐磨蚀，低温性能好，

适合制作飞机上的锻件，其牌号用 ＬＤ加序号表示，如 ＬＤ２、ＬＤ６等；第三种是超硬铝，以 Ａｌ－

Ｚｎ－Ｍｇ－Ｃｕ合金为主，是强度最高的铝合金，其牌号用 ＬＣ加序号表示，如 ＬＤ４、ＬＣ６等。此

外，还有新发展的铝合金，如铝锂合金、快速凝固铝合金等。

一、非热处理强化变形铝合金

铝锰合金和铝镁合金是不能用热处理强化的变形铝合金，其化学成分和组织比较单一，没

有理想的沉淀强化相，可通过形成固溶体而进行强化。这两个合金系的特点是具有优良的耐

蚀性，又称之为防锈铝合金。

１郾铝锰防锈铝合金

锰在铝中的最大溶解度是 １郾８２％。锰和铝形成的金属间化合物 ＭｎＡｌ６的沉淀强化效应

小，但其弥散析出质点可阻止晶粒长大，能细化合金的晶粒。锰溶于α固溶体起固溶强化作

用，减慢扩散速度，提高再结晶温度。常用的铝锰合金为 ＬＦ２１合金，ｗ（Ｍｎ）＝１郾０％ ～１郾６％，

其显微组织为含锰的α固溶体和弥散分布的 ＭｎＡｌ６质点，有较高的强度和优良的塑性。

铝锰合金有优良的耐蚀性。ＭｎＡｌ６与基体的电极电位极相近，产生的腐蚀电流很小。铁

是杂质元素，可使锰的溶解度降低，并生成脆性的（Ｍｎ、Ｆｅ）Ａｌ６化合物，使合金的塑性降低，故

要限制铁质量分数，ｗ（Ｆｅ）＝０郾４％ ～０郾７％。弥散的（Ｍｎ、Ｆｅ）Ａｌ相也可细化晶粒。由于锰的存

在，降低了铁的危害作用。因为单独的铁可形成 ＦｅＡｌ３相，其电极电位比α固溶体更正，是微

阴极，加速基体的腐蚀作用。锰加入后形成（Ｍｎ、Ｆｅ）Ａ１６相，减弱了 ＦｅＡｌ３相对耐蚀性的有害作

用。稀土元素可使锰铝合金的耐蚀性成倍提高，一般加入量 ｗ（Ｍｎ）＝０郾３％ ～０郾５％。
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２郾铝镁防锈铝合金

镁在铝中固溶量较大，由于镁和铝的化合物 Ｍｇ５Ａｌ８相析出慢，即使在退火态也易得到过

饱和固溶体，一般 ｗ（Ｍｇ）低于 ５％的合金为单相合金。经扩散退火及冷变形后退火等热处理，

组织和成分较均匀，耐蚀性良好。 ｗ（Ｍｇ）高于 ５％的合金经退火后，在晶界连续析出 Ｍｇ５Ａｌ８

相。由于该相电极电位低于α固溶体，Ｍｇ５Ａｌ８相成为阳极，使镁铝合金的耐蚀性如晶间腐蚀

和应力腐蚀倾向加剧。若在退火前对高镁合金的过饱和α固溶体施以 ２％变形，在随后退火

时促使 Ｍｇ５Ａｌ８相在晶内和晶界以颗粒状析出，可以大大减轻上述腐蚀倾向。

镁固溶于α固溶体引起的固溶强化效果显著，铝镁合金的强度高于铝锰合金。少量硅能

改善铝镁合金的流动性，减少焊接裂纹倾向。锰加入铝镁合金能增加固溶强化，改善耐蚀性。

钒和钛加入铝镁合金可细化晶粒，提高强度和塑性。加入稀土金属可减少铝镁合金的偏析，增

加液体的流动性，减少疏松，大大改善热塑性，特别对高镁合金的热塑性十分有效。稀土金属

也能成倍地改善合金的耐蚀性。铁、铜、锌对铝镁合金的耐蚀性和工艺性能不利，应严格控制。

二、热处理强化变形铝合金

热处理强化变形铝合金通过固溶和时效使合金的强度显著提高。这类铝合金品种系列

多，用途广。

１郾硬铝

硬铝属于 Ａｌ－Ｃｕ－Ｍｇ－Ｍｎ合金，其主要成分中 ｗ（Ｃｕ）＝２郾２％ ～５郾０％，ｗ（Ｍｇ）＝０郾２％ ～

２郾６％，ｗ（Ｍｎ）＝０～１郾０％。在 Ａｌ－Ｃｕ－Ｍｇ合金中，总共有 ４个金属间化合物，其中有两个强

化相，即θ－ＣｕＡｌ２相和 Ｓ－ＣｕＭｇＡｌ２相，还有 Ｔ－Ａｌ６ＣｕＭｇ４相和β－Ｍｇ５Ａｌ８相。Ｓ相有很高的稳

定性和沉淀强化效果，其室温和高温强化作用均高于θ相。当硬铝以 Ｓ相为主要强化相时，合

金有最大的沉淀强化效应。当合金中 Ｃｕ／Ｍｇ＝２郾６１时正符合 Ｓ相中 Ｃｕ／Ｍｇ比。合金成分由

铜高镁低改变到铜低镁高，强化相由θ相转变为 Ｓ。

硬铝中还添加有一定量的锰，目的是中和铁的有害影响，改善耐蚀性。同时，锰有固溶强

化作用和抑制再结晶作用。锰的质量分数若高于 １郾０％，会产生粗大的脆性相（Ｍｎ、Ｆｅ）Ａ１６，降

低合金的塑性。铁和硅是杂质。

ＬＹｌ２是使用最广、强度最高的硬铝，ｗ（Ｃｕ）＝４郾３％，ｗ（Ｍｇ）＝１郾４％，ｗ（Ｍｎ）＝０郾６％，

ｗ（Ｆｅ、Ｓｉ）＝０郾５％，主要强化相是 Ｓ相，θ相为辅。固溶处理温度为 ４９５～５０３℃，固溶后用水冷

却以避免在 Ｓ相和θ相析出的敏感区间 ３００～４００℃停留，时效采用自然时效。ＬＹｌ２硬铝在淬

火后 ０郾５ｈ内保持柔软状态，可以进行校直、铆接等操作。接着合金将快速时效硬化，强度σｂ

由初始 ３５０ＭＰａ到两天后出现 Ｇ郾Ｐ郾区时上升到 ４６０ＭＰａ。自然时效 ４天后可以使用，其力学

性能为：σｂ＝４６０ＭＰａ，σ０郾２＝３２０ＭＰａ，δ＝１７％，φ＝３０％。若 ＬＹｌ２硬铝用作 １５０℃以上工作的

耐热材料，则需要采用人工时效，其温度为 １９０℃，主要是形成较稳定的 Ｓ相。ＬＹｌ２和其他硬

铝一样，都有晶间腐蚀倾向。当 ＣｕＡｌ２相在晶界析出，周围基体存在贫铜区，它作为阳极，能发

生选择性晶间腐蚀。可采用外包纯铝层起保护作用。ＬＹｌ２合金板材用于制作飞机蒙皮、壁

板，型材用作飞机隔框、翼肋等。

２郾锻铝

锻铝属于铝镁硅系合金，其主要强化相是 Ｍｇ２Ｓｉ相。为保持最大的强化效果，Ｍｇ／Ｓｉ＝

１郾７３。由于能生成（Ｆｅ、Ｍｎ、Ｓｉ）Ａｌ６相，故要额外增加硅以弥补硅的消耗，合金中的硅含量要适
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当提高。

铝镁硅合金中存在较严重的停放效应，即淬火后在室温停置一段时间再经人工时效时，合

金的沉淀强化效应将降低。这主要是镁和硅在铝中的固溶度不同，硅的固溶度小，先于镁发生

偏聚；硅原子偏聚区小而弥散，基体中固溶的硅含量大大减少。当再进行人工时效时，那些小

于临界尺寸的硅的 Ｇ郾Ｐ郾区将重新溶解，导致形成介稳的β″相的有效核心数减少，从而生成粗

大的β″相。由电镜观察发现，铝镁硅合金在室温停留时间越长，β″相的颗粒越粗，因而合金的

强度也低。为减少停放效应，将铜加入合金，但铜会降低其耐蚀性和工艺性能。加锰也可以减

小铝镁硅合金的停放效应。锰还有固溶强化、提高韧性和耐蚀性的作用。这方面铬也可起与

锰相似的作用。

３郾超硬铝

超硬铝在铝合金中是强度最高的，韧性储备也很高，又有良好的工艺性能（热塑性和焊接

性），是飞机工业中重要的结构材料。

超硬铝是在铝锌镁合金系基础上发展起来的，在铝锌镁系中形成金属间化合物η－ＭｇＺｎ２

相和 Ｔ－Ａｌ２Ｍｇ３Ｚｎ３相。在高温下这两个相在α固溶体中有较大的溶解度，固溶后在低温下有

强烈的沉淀强化效应。当超硬铝中 ｗ（Ｚｎ＋Ｍｇ）＝９％时，强度达到最高；超过这一值后，因在

晶界析出呈网状分布的脆性相而使合金脆化。加入铜、锰、铬等元素，可进一步提高合金的力

学性能。

超硬铝属于铝锌镁铜系合金。铜的加入主要是为了改善超硬铝的应力腐蚀倾向，提高强

度和塑性。铜除了加强固溶强化外，还出现 Ｓ－ＣｕＭｇＡｌ２相作为沉淀强化相。铜还提高沉淀相

的弥散度，消除晶界网状脆性相，改善晶界腐蚀倾向。但是铜会降低超硬铝的焊接性，故一般

超硬铝采用铆接或黏接。

超硬铝 中 常 加 入 少 量 的 锰（０％ ～０郾６％）、铬（０郾１０％ ～０郾２５％）和 微 量 钛（０郾０２％ ～

０郾１０％）。铬和钛形成弥散的金属间化合物 Ａｌ１２Ｍｇ２Ｃｒ、Ａｌ３Ｔｉ强烈提高超硬铝的再结晶温度，阻

止晶粒长大。锰主要起固溶强化作用，由于提高了超硬铝的强度，也改善了应力腐蚀抗力。

４郾铝锂合金

铝锂合金系有介稳相δ′－Ａｌ３Ｌｉ产生沉淀强化。合金经固溶处理后淬火，在过饱和固溶体

脱溶分解时析出δ′－Ａｌ３Ｌｉ，与基体保持完全共格，是一种强的沉淀强化相。

由于锂是超轻元素，体积质量只有 ０郾５３ｇ／ｃｍ３，所以 ｗ（Ｌｉ）＝１郾７％ ～２郾９％的铝锂合金的

体积质量比其他系列铝合金轻 ６％ ～８％，即每 ｌ％Ｌｉ降低铝合金的体积质量约 ３％，而同时增

大弹性模量约 ６％。所以，铝锂合金是一种既轻而强度又高的合金。然而铝锂合金因其低的

延性和断裂韧性而使其应用遇到障碍。其重要原因之一是δ′－Ａｌ３Ｌｉ相与位错相互作用，位错

切割有序的δ′－Ａｌ３Ｌｉ相，一旦在特定的滑移面上开始滑移，则在此滑移面上进一步的滑移就

变得容易了。这种平面滑移出现导致位错堆积在晶界并引起晶界开裂，即具有应变局部化机

制。另外，在晶界附近存在无δ′－Ａｌ３Ｌｉ相析出区，它比基体软，成为形变集中区，导致迅速加

工硬化，是引起脆性晶界断裂的另一个原因。

上述这种铝锂合金形变的模式可以通过加入合金元素和适当的热处理加以改变，从位错

切割δ′－Ａｌ３Ｌｉ相质点到形成位错环或绕过质点。合金元素镁、铜、锆被广泛用来改善铝锂合

金的延性和屈服强度。镁的作用之一是产生固溶强化。镁还能降低锂在铝基固溶体中的溶解

度，增加δ′－Ａｌ３Ｌｉ相的析出量。当 ｗ（Ｍｇ）小于 ２％时，ｗ（Ｍｇ）每增加 １％，屈服强度增加 ５０
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ＭＰａ，Ｍｇ超过 ２％，还会出现与基体半共格的强化相 Ｓ′－Ａｌ２ＬｉＭｇ介稳相。加入铜同样会产生

固溶强化和 Ｓ′－Ａｌ２ＣｕＬｉ沉淀强化相。加入镁与铜同样可产生多量的共沉淀 Ｓ′－Ａｌ２ＣｕＭｇ，它

呈针状，与δ′－Ａｌ３Ｌｉ一起产生显著的沉淀强化。若在固溶和时效之间施以冷变形，则有力地

增加密集的 Ｓ′相析出并产生良好的沉淀强化效应。这种半共格的 Ｓ′相在晶界附近的无δ′－

Ａｌ３Ｌｉ相析出区沉淀，改变了合金的断裂方式，提高了延性。锆加入后形成金属间化合物

Ａｌ３Ｚｒ，它具有正方晶系点阵，在高温下非常稳定，起细化晶粒作用。锆也降低锂和镁在铝基固

溶体中的溶解度，增加δ′－Ａｌ３Ｌｉ相和 Ｓ′相析出量。

另外，粉末冶金法是改善铝锂合金性能的有效方法，通过从熔体雾化法生产快速凝固合金

粉末，随后通过热压或热挤成锭。这样能更有效地细化晶粒，使成分均匀，消除偏析，细化沉淀

强化相并改善其分布，进一步改善铝锂合金的塑性和韧性。

铝锂合金表面在加热时会形成含锂、铝、氧的粉末状复合氧化物，合金元素锂的损失将影

响强化效果。为防止在超塑性成型和热处理时锂的损失，可在铝锂合金表面包纯铝层。

第四节 铸造铝合金

铸造铝合金应具有高的流动性，较小的收缩性，热裂、缩孔和疏松倾向小等良好的铸造性

能。共晶合金或合金中有一定量共晶组织就具有优良的铸造性能。常用的铸造铝合金有铝硅

系、铝铜系、铝镁系、铝稀土系和铝锌系合金。

一、铝硅及铝硅镁合金

铝硅系铸造合金用途很广，其最基本的合金为 ＺＬ１０２二元铸造合金，具有共晶组织。含硅

的共晶组织能提高强度和耐磨性，液态有良好的流动性，是铸造铝合金中流动性最好的。由于

其共晶中硅晶体含量不高，不会使塑性降低太多。这种合金的比重轻，焊接性良好。共晶组织

中硅晶体呈粗针状或片状，过共晶合金中还有少量初生硅，呈块状。这种共晶组织塑性较低，

达不到实用要求，需要细化组织。

铸造铝硅合金一般需要采用变质处理，以改变共晶硅的形态，使硅晶体细化和颗粒化，组

织由共晶或过共晶变为亚共晶。常用的变质剂为钠盐，加入质量分数 １％ ～３％的钠盐混合物

（２／３ＮａＦ＋１／３ＮａＣｌ）或三元钠盐（２５％ＮａＦ＋６２％ＮａＣｌ＋１３％ＫＣｌ）。钠盐的缺点是变质处理有效

时间短，加入后要在 ３０ｍｉｎ内浇完。而锶和稀土金属都可作为长效变质剂。

这种变质作用一般认为是吸附作用。通常铝硅共晶结晶时，硅晶体形成时易产生孪晶，使

其沿孪晶方向 ＜２１１＞长成粗片状，在加入变质剂后，钠原子在结晶硅的表面有强烈偏聚，降低

硅的生长速度并促使其发生分枝或细化。

另外，加入变质剂也使铝硅合金变为亚共晶组织。

为提高铝硅共晶合金的强度而加入镁，形成强化相 Ｍｇ２Ｓｉ，并采用时效热处理以提高合金

的强度。ＺＬ１０４合金 ｗ（Ｓｉ）＝８％ ～１０郾５％，ｗ（Ｍｇ）＝０郾１７％ ～０郾３０％，ｗ（Ｍｎ）＝０郾２％ ～０郾５％。

镁在铝硅合金的α相中，其极限溶解度 ｗ（Ｍｇ）为 ０郾５％ ～０郾６％，在 ＺＬ１０４合金中，Ｍｇ不超过

０郾３％，可保证有足够的 Ｍｇ２Ｓｉ相产生沉淀强化。ＺＬ１０４合金在铝硅铸造合金中是强度最高的，

经过热处理（５３５±５）℃固溶 ３～５ｈ水冷，（１７５±５）℃人工时效 ５～１０ｈ，其力学性能为σｂ＝２３５

ＭＰａ，δ＝２％。它可以制造高负荷复杂形状的零件，工作温度低于 ２００℃，如发动机气缸体、发

１４７



动机机匣等。若适当减少硅含量而加入铜和镁，可改善合金的强度和耐热性，得到铝硅铜镁系

铸造合金，其强化相有 ＣｕＡｌ２、Ｍｇ２Ｓｉ及 Ａｌ２ＣｕＭｇ相。

二、铝铜铸造合金

铝铜铸造合金的主要强化相是 ＣｕＡｌ２，所以有较高的强度和热稳定性，适于铸造耐热件。

但铜含量高了使合金的质量密度增大，耐蚀性降低，铸造性能变差。

ＺＬ２０３合金的热处理强化效果最大，是常用的铝铜铸造合金。为了改善其铸造性能，提高

流动性，减少铸后热裂倾向，需要加入一定量硅以形成一定量的三元共晶组织（α＋Ｓｉ＋

ＣｕＡｌ２）。一般用金属模铸时，加入 ３％的硅，砂模铸时加 １％的硅。加硅后有损于室温性能和

高温性能。ＺＬ２０３铸造合金固溶处理为（５１５±５）℃保温 １０～１５ｈ，在热水 ８０～１００℃中冷却，

采用自然时效，强度虽稍低，但有较高塑性，其σｂ＝２１０ＭＰａ，σ０郾２＝１０６ＭＰａ，δ＝８％。若采用不

完全人工时效，在 １５０℃保温 ２～４ｈ，则强度较高，塑性稍低，其σｂ＝２４０ＭＰａ，σ０郾２＝１４４ＭＰａ，

δ＝５％。ＺＬ２０３铸造合金用于制作低于 ２００℃、受中等负荷的零件。

三、铝镁铸造合金

铝镁铸造合金的优点是比重轻，强度和韧性较高，并具有优良的耐蚀性、切削性和抛光性。

其强度和塑性综合性能最佳的镁质量分数为 ９郾５％ ～１１郾５％。这就是常用的 ＺＬ３０１合金的镁

含量。再高的镁含量因β－Ａｌ８Ｍｇ５相难以完全固溶而使合金性能下降。ＺＬ３０１合金铸态组织

中除α固溶体外，还有部分 Ａｌ８Ｍｇ５离异共晶存在于树枝晶边界。这种 Ａｌ８Ｍｇ５相性脆，使合金

强度和塑性降低。只有在固溶温度保温较长时间才能将树枝晶界的 Ａｌ８Ｍｇ５相溶解，淬火后得

到过饱和固溶体，提高了强度和塑性。固溶温度为（４３０±５）℃，保温 １２～２０ｈ，油冷，经自然时

效后，σｂ＝３４３ＭＰａ，σ０郾２＝１６７ＭＰａ，δ＝１０％，ＨＢ８０。

为了改善铝镁铸造合金的铸造性能，加入 ０郾８％ ～１郾２％硅及微量 Ｔｉ。其中 Ｔｉ形成细小的

ＴｉＡｌ３起细化晶粒作用。铝镁铸造合金适用于造船、食品及化学工业。
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第十一章 铜及其合金

第一节 概 述

一、铜的性质及用途

纯铜外观呈紫红色，故习惯又称紫铜，它的相对密度为 ８郾９，熔点为 １０８３℃。纯铜的导电

性和导热性优良，仅次于银而居于第二位。纯铜具有面心立方晶格，无同素异构转变，塑性极

好，可以进行冷、热压力加工。

纯铜在常温下与干燥空气和湿空气均不起作用，但在含有二氧化碳的湿空气中，表面将产

生碱性碳酸盐的绿色薄膜（ＣｕＣＯ３·Ｃｕ（ＯＨ）２或 ２ＣｕＯ２·Ｃｕ（ＯＨ）２），又称铜绿。

工业纯铜中常有质量分数为 ０郾１％ ～０郾５％的杂质（铅、铋、氧、硫、磷等），它们使铜的导电

能力降低。另外，铅、铋等杂质能与铜形成熔点很低的共晶体（Ｃｕ＋Ｐｂ）和（Ｃｕ＋Ｂｉ），共晶温度

分别为 ３２６℃和 ２７０℃。当铜进行热加工时，这些共晶体发生脆化，破坏了晶界的结合，而造

成脆性破裂。这种现象叫热脆。相反，硫、氧也能与铜形成（Ｃｕ＋Ｃｕ２Ｓ）和（Ｃｕ＋Ｃｕ２Ｏ）共晶体，

它们的共晶温度分别为 １０６７℃和 １０６５℃，均高于铜的热加工温度（８２０～８６０℃），因此不会引

起热脆性。但由于 Ｃｕ２Ｓ和 Ｃｕ２Ｏ均为脆性化合物，冷加工时易产生破裂，这种现象称为冷脆。

对铜的杂质含量是有规定的，我国工业纯铜有四个牌号，它们是 Ｔ１（ｗ（Ｃｕ）９９郾９５％）、Ｔ２（ｗ（Ｃｕ）

９９郾９０）、Ｔ３（ｗ（Ｃｕ）９９郾７）、Ｔ４（ｗ（Ｃｕ）９９郾５％）。

纯铜只能以冷作硬化的方式进行强化。因此纯铜的热处理只限于再结晶软化退火。实际

退火温度一般选在 ５００～７００℃，温度过高会使铜发生强烈氧化。退火铜应在水中快速冷却，

目的是为了使退火加热时形成的氧化皮爆脱，得到纯洁的表面。

纯铜主要用于导电、导热及兼有抗蚀性的器材，如电线、电缆、电刷、铜管等。纯铜为配制

铜合金的原料。铜合金是电气仪表、化工、造船、航空、机械等工业部门中的重要原料。

二、铜的合金化

纯铜的强度不高，抗拉强度仅为 ２３０～２４０ＭＰａ，布氏硬度约为 ＨＢ４０～５０，延伸率为 ５０％。

冷作硬化虽然可以将抗拉强度提高到 ４００～５００ＭＰａ，布氏硬度提高到 ＨＢ１００～１２０，但延伸率

急剧下降到 ２％左右。因此，要满足结构件的要求，必须进行铜的合金化。

铜的合金化主要是为了实现固溶强化、时效强化及过剩相强化，从而获得高强度铜合金。

用于铜合金固溶强化的元素主要有锌、铝、锡、锰、镍等，它们在铜中的固溶度均大于

９郾４％。最大固溶效果可以使铜的强度由 ２４０ＭＰａ提高到 ６５０ＭＰａ。

许多元素在固态铜中的溶解度随温度降低而剧烈减小，如铍、钛、锆、铬等，因而具有时效

强化效果。最突出的为 Ｃｕ－Ｂｅ合金，热处理后最高强度可达 １４００ＭＰａ。

过剩相强化在铜合金中应用也十分普遍。例如，黄铜和青铜中的 ＣｕＺｎ相、Ｃｕ３１Ｓｎ８相、



Ｃｕ９Ａｌ４相等均有较高的过剩相强化作用。

三、铜合金的分类及编号

按照化学成分，铜合金可分为黄铜、青铜及白铜三大类。

以锌为主要合金元素的铜合金，称为黄铜。按其他合金元素种类可分为普通黄铜和特殊黄

铜；按生产方法可分为压力加工产品和铸造产品两类。压力加工黄铜的编号方法举例如下，Ｈ６２

表示含 ６２％Ｃｕ和 ３８％Ｚｎ的普通黄铜，ＨＭｎ５８－２表示含 ｗ（Ｃｕ）５８％和 ｗ（Ｍｎ）２％的特殊黄铜，称

为锰黄铜。铸造黄铜的编号方法举例如下，ＺＨＳｉ８０－３表示含 ｗ（Ｃｕ）８０％和 ｗ（Ｓｉ）３％的铸造硅黄

铜，ＺＨＡ１６６－６－３－２表示含 ｗ（Ｃｕ）６６％、ｗ（Ａｌ）６％、ｗ（Ｆｅ）３％和 ｗ（Ｍｎ）２％的铸造铝黄铜。

以镍为主要合金元素的铜合金，称为白铜。白铜分为结构白铜和电工白铜两类。其牌号

表示方法举例如下，Ｂ３０表示含 ３０％Ｎｉ的简单白铜，ＢＭｎ４０－１郾５表示含 ｗ（Ｎｉ）４０％和 ｗ（Ｍｎ）

１郾５％的复杂白铜，又可称为锰白铜，俗称康铜。

除锌和镍以外的其他元素作为主要合金元素的铜合金称为青铜。按所含主要合金元素的

种类分为锡青铜、铝青铜、铅青铜、硅青铜、铍青铜、钛青铜、铬青铜等。青铜的牌号表示方法举

例如下，ＱＢｅ２表示含 ２％Ｂｅ的压力加工铍青铜，ＱＡｌ９－２表示含 ｗ（Ａｌ）９％和 ｗ（Ｍｎ）２％的压力

加工铝青铜。ＺＱＰｂ３０表示含 ｗ（Ｐｂ）３０％的铸造铅青铜，ＺＱＳｅ６－６－３表示含 ｗ（Ｓｅ）６％、ｗ（Ｚｎ）

６％和 ｗ（Ｐｂ）３％的铸造锡青铜。

第二节 黄 铜

铜锌合金称为黄铜，也可加入其他元素构成多元黄铜。我国应用黄铜在宋代就有明确记

载，最早可以追溯到史前的龙山文化时期。

图 １１－１ Ｃｕ－Ｚｎ合金相图

根据铜锌二元相图（图 １１－１），９０３℃（包晶

温度）时，锌 在 铜 的α 固 溶 体 中 的 溶 解 度 为

３２郾５％；α固溶体中有两个有序固溶体，即 Ｃｕ９Ｚｎ

和 Ｃｕ３Ｚｎ。Ｃｕ３Ｚｎ有两个变体α１和α２。α固溶体

有良好的力学性能和冷热加工性，是常用的合金

成分。

β相为电子化合物，其电子浓度 ｅ／ａ＝２１／

１４，是以 ＣｕＺｎ为基础的固溶体，具有体心立方结

构，在 ４５６～４６８℃以下为β′有序相。高温无序的

β相的塑性好，而有序的β′相难以冷变形。故含

β′相的黄铜只能采用热加工成型。

γ相是电子化合物 Ｃｕ５Ｚｎ８为基的固溶体，电

子浓度 ｅ／ａ＝２１／１３，硬且脆，难以塑性加工，故含

γ相的合金无实用价值。

一、二元黄铜的组织和性能

Ｚｎ小于 ３６％的合金为α黄铜，铸态组织为单相树枝状晶，形变及再结晶退火后得到等轴
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α相晶粒，具有退火孪晶。 ｗ（Ｚｎ）＝３６％ ～４６％的合金为α＋β黄铜。

在铸态，黄铜的强度和塑性随锌含量增加而升高，直到 ｗ（Ｚｎ）＝３０％时，黄铜的伸长率达

到最高值；而强度在 ｗ（Ｚｎ）＝４５％时最高。再增加锌含量，则全部组织为β′相，导致脆性增

加，强度急剧下降。黄铜经变形和退火后，其性能与锌含量的关系与铸态相似。由于成分均匀

和晶粒细化，其强度和塑性比铸态均有提高。

单相的α黄铜具有极好的塑性，能承受冷热塑性变形，但在 ２００～７００℃间存在低塑性区，

有两方面影响因素：一种是存在 Ｃｕ９Ｚｎ和 Ｃｕ３Ｚｎ有序固溶体，在中温时发生原子有序化，使合

金塑性下降；另一种是含有微量低熔点的铋、锑、铅等杂质元素引起的晶界脆性。由于稀土金

属能与这些杂质元素结合成高熔点的稳定化合物，如 ＲＥＰｂ２、ＲＥＢｉ２、ＲＥ３Ｓｂ２；另外又可减慢黄铜

中原子扩散，减慢有序化进程。故加入微量稀土金属可消除这些杂质元素的有害影响，并改善

黄铜在这个温度范围的塑性。

（α＋β）黄铜在加热到高于 ５００℃时，低温有序的β′相转变成无序的β相，β相极软，但晶

体结构为体心立方，原子扩散快，晶粒易长大。一般锻造温度略低于（α＋β）／β相线，以保留

少量α相，阻碍β相晶粒长大。

黄铜有良好的铸造性能，在大气、淡水中耐蚀，在海水中耐蚀性尚可。黄铜的腐蚀表现在

脱锌和应力腐蚀。脱锌是电化学腐蚀，在中性盐水溶液中锌发生选择性溶解，可加入微量砷

（ｗ（Ａｓ）＝０郾０２％ ～０郾０６％）来防止。黄铜经冷变形后放置时，可发生自动破裂，又称为“自裂”。

在张应力下（包括残留张应力），由腐蚀介质氨、二氧化硫和湿空气的联合作用，发生应力腐蚀。

锌质量分数高于 ２５％的黄铜和 Ｈ７０、Ｈ６８、Ｈ６２对此更为敏感。黄铜中加入少量硅（ｗ（Ｓｉ）＝

１郾０％ ～１郾５％）或微量砷（ｗ（Ａｓ）＝０郾０２％ ～０郾０６％）可减小其自裂倾向。表面镀锌或镉也能防

止自裂。黄铜制品必须经过退火以消除应力，并在装配时避免产生附加张应力。

低锌黄铜 Ｈ９６、Ｈ９０、Ｈ８５有良好的导电性、导热性和耐蚀性，有适宜的强度和良好的塑性，

大量用于冷凝器和散热器。

三七黄铜 Ｈ７０、Ｈ６８强度较高，塑性特别好，用于深冲或深拉制造复杂形状的零件，如散热

器外壳、导管、波纹管等以及枪弹和炮弹壳体。

四六黄铜 Ｈ６２、Ｈ５９为（α＋β）黄铜，可经受高温热加工。Ｈ６２黄铜强度高，塑性较好，用

于制造销钉、螺帽、导管及散热器零件等。

二、多元黄铜

加入其他合金元素如锡、铝、硅、铅、锰、铁、镍等后，改变了黄铜的组织，使α／（α＋β）相界

发生移动，有的缩小α相区，有的扩大β相区。每 １％的合金元素在组织上代替锌的量称“锌

当量”（Ｋ），以保持α／（α＋β）相界不变。几种元素的锌当量见表 １１－１。锌当量小于 １的都是

扩大α相区的元素。

表 １１－１ 几种元素的锌当量

合金元素 Ｓｉ Ａｌ Ｓｎ Ｍｇ Ｃｄ Ｐｂ Ｆｅ Ｍｎ Ｎｉ

锌当量 Ｋ １０ ６ ２ ２ １ １ ０郾９ ０郾５ －１郾４

１郾铝黄铜

在黄铜中加入少量铝可在合金表面形成致密并和基体结合牢固的氧化膜，提高合金对腐
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蚀介质特别是高速海水的耐蚀性。铝在黄铜中的固溶强化作用，进一步提高合金的强度和硬

度。 ｗ（Ａｌ）＝２％，ｗ（Ｚｎ）＝２０％的铝黄铜具有最高的热塑性，故 ＨＡ１７７－２铝黄铜可制成强度

高、耐蚀性好、应用广泛的管材，用于海轮和发电站的冷凝器等。ＨＡ１８５－０郾５铝黄铜 ｗ（Ａｌ）＝

０郾５％，ｗ（Ｚｎ）＝１５％）色泽金黄，耐蚀性极高，可做装饰材料，作为金的代用品。

２郾铜锌铝形状记忆合金

铜锌铝合金具有导热率大，电阻小，加工性特别是热加工性好，相变温度范围宽（－１００℃

到 １００℃），相变滞后小，工艺简单，制造成本低，在工业上已获实际应用，制成棒状、管状和线

状，制造螺旋弹簧、防火洒水器、各种安全阀、控温装置、断路器等。

３郾锡黄铜

黄铜中加入锡（ｗ（Ｓｎ）＝１％）能提高其在海水中的耐蚀性，抑制脱锌，并能提高强度。

ＨＳｎ７０－１锡黄铜又称“海军黄铜”，用于舰船。

４郾铅黄铜

铅在α黄铜中溶解量小于 ０郾０３％。它作为金属夹杂物分布在α黄铜枝晶间，引起热脆。

但其在α＋β黄铜中，凝固时先形成β相，随后继续冷却，转变为α＋β组织，使铅颗粒转移到

黄铜晶内，铅的危害减轻。在四六黄铜中加入铅（ｗ（Ｐｂ）＝１％ ～２％），可提高切削性。

第三节 青 铜

青铜是铜和锡、铝、铍、硅、锰、铬、镉、锆和钛等元素组成的合金的统称。青铜根据成分可

分为锡青铜和特殊青铜。在特殊青铜中，根据主加元素又分别命名为铝青铜、铍青铜等。

图 １１－２ Ｃｕ－Ｓｎ合金相图

一、锡青铜

（一）二元锡青铜

锡青铜是历史上应用最早的合金。我国在公元前 １６

世纪黄河中游早商遗址中就发现大量青铜器。我国应

用青铜器的历史还可追溯到更远古时代，公元前 ３０００

年甘肃东乡马家窑文化的青铜刀（ｗ（Ｓｎ）＝６％ ～１０％），

是我国迄今为止发现最早的青铜器。

铜锡合金系也是由一系列电子化合物组成。铜锡

二元相图如图 １１－２所示。α相为含锡的铜基固溶体，

β相为 Ｃｕ５Ｓｎ，具有体心立方结构，电子浓度为 ２１／１４，降

温时分解。γ相为不稳定的高温相。δ相为 Ｃｕ３１Ｓｎ８，复

杂立方结构，电子浓度 ２１／１３，硬而且脆。在 ３５０℃δ相

分解为α＋ε，但实际因原子扩散慢而难以进行，故一般

生产中（α＋ε）组织难以出现。ε相是 Ｃｕ３Ｓｎ，电子浓度

２１／１２，具有密排六方结构。

锡青铜的显微组织与锡含量和合金状态有关。由
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于其结晶间隔宽，偏析严重，且锡扩散慢，合金难以得到平衡组织。实际组织如图 １１－２中虚

线所示。Ｓｎ小于 ６％的铸态组织为树枝状α固溶体。Ｓｎ大于 ６％时为α固溶体和（α＋δ）共

析体所组成。在 ７００～８００℃退火后，ｗ（Ｓｎ）＝７％ ～１４％ 合金中（α＋δ）共析组织消失。由于

δ相在降温过程中析出缓慢，室温下仍为单相α固溶体。

锡青铜铸造的优点是铸件收缩率小，适于铸造形状复杂，壁厚变化大的器件。这是由于合

金液固相线结晶间隔大，液体流动性差，锡原子扩散慢，结晶时树枝晶发达，易形成分散性显微

缩孔，所以收缩率小，且不易裂。历史上曾铸造出许多精美的古青铜器。

锡青铜存在枝晶间的分散缩孔，致密性差，在高压下容易渗漏，不适于制造密封性高的铸

件。同时铸件凝固时含锡高的低熔点液相易从中部向表面渗出，出现反偏析，严重时会在表面

出现灰白色斑点的“锡汗”，它主要由δ相所组成。

锡固溶于α固溶体，有强的固溶强化作用。锡青铜的强度和伸长率随锡含量升高而增

加，当 Ｓｎ超过 ６％，由于出现δ相而使伸长率急剧下降，而强度随锡含量升高而继续增加，直

到 Ｓｎ＝２５％时，因δ相含量较高而强度随之急剧下降。所以，锡青铜中锡质量分数不超过

１４％，其中 Ｓｎ低于 ７％ ～８％的为变形锡青铜，有高塑性和适宜的强度；Ｓｎ高于 １０％的锡青铜

为铸造合金，用于铸件。

锡青铜在大气、海水和碱性溶液中有良好的耐蚀性，用于铸造海上船舶和矿山机械零件。

（二）多元锡青铜

二元锡青铜的工艺性能和力学性能需要进一步改进。一般工业用锡青铜都分别加入合金

元素锌、磷、铅、镍等，得到多元锡青铜。

１郾锡磷青铜

磷可作为锡青铜熔炼时的脱氧剂。溶于锡青铜的少量磷（ｗ（Ｐ）＝０郾４％）能显著提高合金

的弹性极限和疲劳极限，并能承受压力加工，广泛用于制造各种弹性元件。磷在锡青铜中的溶

解度为 ０郾２％，过多的磷将形成熔点为 ６２８℃的（α＋δ＋Ｃｕ３Ｐ）三元共晶，难以热塑性变形。故

一般用于热变形的锡磷青铜中的 Ｐ不超过 ０郾４％，ｗ（Ｐ）＝０郾１％ ～０郾２５％的锡磷青铜 ＱＳｎ

６郾５－０郾１，在退火后σｂ不小于 ３００ＭＰａ，δ不小于 ３８％。其冷变形硬化的带材，σｂ＝５５０～６５０

ＭＰａ，δ＝８％ ～２％，用于制造导电性好的弹簧、接触片、精密仪器中的齿轮等耐磨件和抗磁元

件。ｗ（Ｐ）＝１％的ＺＱＳｎ１０－１铸造锡磷青铜，因含有较多的 Ｃｕ３Ｐ和δ相并列为青铜轴承材料

的耐磨相，可做耐磨的轴承合金。

２郾锡锌青铜

锌能缩小锡青铜液固相线结晶间隔，提高液相的流动性，减小偏析，并促进脱氧除气，提高

铸件密度。锌能大量溶于α固溶体，改善合金的力学性能，ｗ（Ｚｎ）＝２％ ～４％时，有良好的力

学性能和耐蚀性。ＱＳｎ４－３（ｗ（Ｓｎ）＝４％，ｗ（Ｚｎ）＝３％）的性能：σｂ＝３００ＭＰａ，δ１０＝３８％，常用

于制造弹簧、弹片等弹性元件和抗磁零件等。

二、铝青铜

铝青铜有良好的力学性能、耐蚀性和耐磨性，是青铜中应用最广的一种。

铜铝二元相图见图 １１－３。在共晶温度 １０３６℃下，铝在铜基α固溶体中的溶解度为

７郾４％；在 ５６５℃时，铝的最大溶解度为 ９郾４％。铝在α固溶体中有很强的固溶强化作用。铝青
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图 １１－３ Ｃｕ－Ａｌ合金相图

铜有高的强度和塑性。β相为 Ｃｕ３Ａｌ电子化合物为基的

固溶体，具有体心立方点阵，在 ５６５℃发生共析分解，

β→α＋γ２。若从β相淬火，可发生马氏体转变。γ１、γ２

相是以 Ｃｕ９Ａｌ４电子化合物为基的固溶体，γ２相硬而且

脆，能提高合金的耐磨性。

二元铝青铜的结晶间隔小，液相有极高的流动性，

缩孔集中，可获得高密度铸件；但体积收缩大，要求有大

的冒口。 ｗ（Ａｌ）＝５％ ～８％的合金为单相α合金，有高

的塑性，常做变形合金，Ａｌ高于 ８％的合金，在高温下为

（α＋β）双相合金，可经受热加工，一般用热挤压法成型。

铝青铜可在表面生成含铝和铜的致密复合氧化膜，

有良好的耐蚀性，在大气、海水、碳酸和有机酸中，耐蚀

性优于黄铜和锡青铜。

工业中二元铝青铜有 ＱＡｌ－５、ＱＡｌ－７和 ＱＡｌ－ｌ０。

经退火，ＱＡｌ５的σｂ＝３８０ＭＰａ，δ＝６５％；ＱＡｌ７的σｂ＝４７０

ＭＰａ，δ＝７０％。在冷变形状态，ＱＡｌ５的σｂ＝７５０ＭＰａ，δ＝５％；ＱＡｌ７的σｂ＝９８０ＭＰａ，δ＝３％。

为进一步改善二元铝青铜的工艺性能和使用性能，可添加铁、镍、锰等元素，获得多元铝青

铜。加入少量铁后，在液相中形成细小的 ＦｅＡｌ３质点，使合金在凝固时作为非自发形核核心，

细化铸造组织，消除铸锭的粗大柱状晶，改善热塑性。铁阻碍铝青铜的再结晶，细化晶粒。铁

还减慢β相共析分解。一般加入铁 ２％ ～４％。在 ９５０℃铁全溶于基体，得到（α＋β）双相组

织，淬火后在 ２５０～３００℃回火，β相分解形成细小的（α＋γ２）共析组织，使合金强化。

镍能显著提高铝青铜的强度、热稳定性和耐蚀性。Ｃｕ－ｌ４Ａ１－４Ｎｉ合金是形状记忆合金。

镍和铁同时加入，会形成 ｋ相。当镍和铁加入量相当时，得到细小而分散的 ｋ相，具有很好的

力学性能，并在高温下有良好的热强度。铝铁镍青铜 ＱＡｌ１０－４－４的力学性能为σｂ＝６５０

ＭＰａ，δ＝４０％；在冷变形状态，σｂ＝１０００ＭＰａ，δ＝１２％。它用于制造受力大、转速高并要求耐

热、耐磨的零件，如排气门座、齿轮、蜗杆等。ＱＡ１１０－４－４铝铁镍青铜可进行淬火时效强化，

根据时效温度来调整其强度和塑性之间的配合。

三、铍青铜

铍青铜有强的沉淀强化效应，经固溶淬火和时效，得到高的强度和弹性极限，且稳定性好，

弹性滞后小，并具有良好的导电和导热性能，耐蚀和耐磨，无磁，冲击时无火花，可制造高级弹

性元件和特殊耐磨元件，还用于电气转向开关、电接触器等。铍为强毒性金属，生产时应严格

操作。

铍青铜一般 ｗ（Ｂｅ）＝１郾５％ ～２郾５％。铍青铜最高的力学性能是在γ″向γ′转变时获得的，

此时γ″介稳相充分析出和长大，由于γ″与α固溶体比容差别大而引起的共格畸变区体积大，

故强化效果非常显著。热处理时，在 ７６０～７９０℃进行固溶处理，快速淬火并在 ３１０～３３０℃时

效，其强度σｂ可达到 １２５０～１５００ＭＰａ，σ０郾２为 ７００～７８０ＭＰａ。

少量镍抑制淬火时α过饱和固溶体分解，使热处理效果好，降低铍在晶界的偏聚量，抑制

晶界不连续沉淀。同时镍也抑制铍青铜的再结晶，并细化晶粒。故铍青铜中都含镍 ０郾３％。
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加入 ０郾３％的 Ｎｉ可使 Ｂｅ＝１郾５％的合金达到 Ｂｅ＝２％合金的性能水平。但过高的镍会使铍在α
固溶体中溶解量减少，沉淀强化效应减小。

微量钛 ｗ（Ｔｉ）＝０郾１％ ～０郾２５％可抑制过饱和固溶体脱溶，细化铸造和再结晶晶粒，减少晶

界不连续沉淀，改善铍青铜的力学性能。铍青铜 ＱＢｅ２的 ｗ（Ｂｅ）＝１郾９％ ～２郾２％，ｗ（Ｎｉ）＝

０郾２％ ～０郾５％，经淬火和时效，其σｂ大于 １１５０ＭＰａ，δ大于 ２％。若经固溶、冷轧后时效，其σｂ

可大于 １２００ＭＰａ，δ大于 １郾５％。ＱＢｅ１郾９的 ｗ（Ｂｅ）＝１郾８５％ ～２郾１％，ｗ（Ｎｉ）＝０郾２％ ～０郾４％，

ｗ（Ｔｉ）＝０郾１％ ～０郾２５％，其性能比 ＱＢｅ２略优，经固溶和时效后，σ０郾２为 １１５８ＭＰａ，σｂ为 １２９０

ＭＰａ，δ为 ４％；固溶后经 ３８％的冷变形再时效，σ０郾２为 １２２０ＭＰａ，σｂ为 １３７２ＭＰａ，δ为 ３％。

第四节 白 铜

白铜是以镍为主要合金元素的铜合金，在中国古代即得到应用。白铜按用途可分为结构

白铜和电工白铜。

铜与镍由于在电负性、尺寸因素和点阵类型上均满足无限固溶条件，因而可形成无限固溶

体。其硬度、强度、电阻率随溶质浓度升高而增加，塑性、电阻温度系数随之降低。

一、结构白铜

铜镍二元合金为普通白铜，单相固溶体，常用的牌号有 Ｂｌ０、Ｂ２０、Ｂ３０。由于在大气、海水、

过热蒸气和高温下有优良的耐蚀性，而且冷热加工性能都很好，可制造高温高压下的冷凝器、

热交换器，广泛用于船舶、电站、石油化工、医疗器械等部门。Ｂ２０也是常用的镍币材料，可制

造高面额的硬币。

铁能显著细化晶粒，增加白铜的强度又不降低塑性，尤其提高在有气泡骚动的流动海水中

发生冲蚀的耐蚀性。铁最高的加入量不超过 １郾５％。在 Ｂｌ０中加入 ０郾７５％的铁，可得到与 Ｂ３０

同样的耐蚀性；加入少量锰，可脱氧和脱硫，能增加合金的强度。故 Ｂ１０中加入质量分数为

１郾０％ ～１郾５％的铁，０郾５％ ～１郾０％的锰，用来制作舰船的冷凝器等。

锌能大量溶于铜镍合金，有固溶强化作用，能提高耐大气腐蚀能力。应用最广的是 ｗ（Ｎｉ）

＝１５％、ｗ（Ｚｎ）＝２０％的锌白铜 ＢＺｎ１５－２０，它呈现美丽的银白色光泽，具有高强度、高弹性，用

于仪器、医疗器械、艺术制品等。

铝在铜镍合金中能产生沉淀强化效应。铝与镍形成θ－ＮｉＡｌ相和β－ＮｉＡｌ２相，高温下在

α固溶体中有较大的溶解度。其过饱和固溶体在低温下脱溶分解，析出θ相和β相，产生沉淀

强化。 ｗ（Ａｌ）＝３％的 ＢＡｌ１３－３铝白铜在 ９００℃固溶淬火，经冷轧 ２５％变形后于 ５５０℃时效，

则强度σｂ达 ８００～９００ＭＰａ，δ为 ５％ ～１０％。铝白铜由于有高强度、高弹性和高耐蚀性，可制

作舰船冷凝器等。

二、电工白铜

１郾康铜

含 ｗ（Ｎｉ）＝４０％、ｗ（Ｍｎ）＝１郾５％的锰白铜又称康铜，具有高电阻、低电阻温度系数，与铜、

铁、银配成热电偶对时，能产生高的热电势，组成铜 －康铜、铁 －康铜和银 －康铜热电偶，其热

电势与温度间的线性关系良好，测温精确，工作温度范围为 －２００℃到 ６００℃。

１５５



２郾考铜

ｗ（Ｎｉ）＝４３％、ｗ（Ｍｎ）＝０郾５％的锰白铜又称考铜，有高的电阻，与铜、镍铬合金、铁分别配

成热电偶时，能产生高的热电势，其热电势与温度间的线性关系良好。考铜 －镍铬热电偶的测

温范围从 －２５３℃（液氢沸点）到室温。

３郾Ｂ０郾６白铜

ｗ（Ｎｉ）＝０郾６％的白铜 Ｂ０郾６在 １００℃以下与铜线配成对，其热电势与铂铑 －铂热电偶的热

电势相同，可做铂铑 －铂热电偶的补偿导线。
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第十二章 钛及钛合金

第一节 钛及钛合金概述

一、钛的基本特性

钛及钛合金是一种很有前途的新型结构材料。例如，工业纯钛是制造化工设备、船舶用

零部件和化工用热交换器等的优良材料。钛合金是制造大型运输机和超音速运输机叶片、火

箭发动机壳体、人造卫星外壳、载人宇宙飞船船舱等重要结构材料。钛及钛合金之所以越来越

引人注目，是与它具有一系列优良的物理、化学性能和力学性能分不开的。

１郾物理性能

纯钛的相对密度为 ４郾５０７，介于铝和铁之间。钛的熔点为 １６６８℃，比铁的熔点还高。钛在

固态下具有同素异构转变，在 ８８２郾５℃以上为体心立方晶格的β相，在 ８８２郾５℃以下为密排六

方晶格的α相。α相的晶格常数 ｃ（４郾６８４３Ａ）与 ａ（２郾９５１１Ａ）的比值小于理论值（１郾６３３）。

２郾化学性能

由于钛的钝化电位低，钝化能力强，在常温下金属表面极易形成由氧化物和氮化物组成的

钝化膜，它在大气及许多介质中非常稳定，从而使钛及钛合金具有很好的抗蚀性。实践表明，

钛不仅在大气、潮气或其他含氧酸中具有优秀的抗蚀性；而且在海水和湿氯气中均有优良抗蚀

性。例如，某冷凝管，在污染的海水中试验 １６年之后，尚未出现腐蚀现象。

３郾力学性能

纯钛的强度不高，塑性很好，其力学性能为σ＝２２０～２６０ＭＰａ，σ０郾２＝１２０～１７０ＭＰａ，δ＝

５０％ ～６０％，φ＝７０％ ～８０％。如此优良的塑性变形能力对于密排六方结构的金属来说是罕见

的，这可能与钛的 ｃ／ａ比值低有关。在钛中，因为 ｃ／ａ值低，除了在底面｛０００１｝外，在｛１０１０｝

棱柱面和｛１０Ｉ１｝棱锥面上，也都会产生滑移，成为有效的滑移系统。另外，孪晶对塑性变形的

作用，在钛中比在其他密排六方晶格金属（如镁、锌和锆）中重要得多。钛中可利用的孪晶面较

多，主要孪晶面有｛１０Ｉ２｝、｛１１２１｝和｛１１２２｝。

钛中常见杂质（氧、碳、氮等）的存在，都会使钛的强度升高，塑性降低。其原因是它们都属

于间隙元素，当溶于钛且形成固溶体后，使钛的晶格发生畸变，阻碍了位错运动。同时，使钛的

晶格 ｃ轴增加多，ａ轴增加少，致使轴比 ｃ／ａ值增大。当轴比增大到接近理论值（１郾６３３）时，钛

的有效滑移系统减少，从而失去良好塑性。

４郾高温性能

钛在 ５５０℃以下抗氧化能力好。这是因为钛在 ５５０℃以下能与氧形成致密的氧化膜，与

基体结合紧密，有良好的保护作用。但当温度超过 ５５０℃，基体金属开始吸收氧化膜，基体钛

便能与氧、氮、碳等气体强烈反应，造成严重污染，并使金属迅速脆化，无法使用。



二、钛合金的分类及其主要合金的特征

钛合金是按退火状态的组织进行分类的。其中 ＴＡ表示组织为α的钛合金，ＴＢ表示组织

为β的钛合金，ＴＣ表示组织为（＋αβ）两相的钛合金。ＴＡ、ＴＢ、ＴＣ符号后边的数字表示顺序

号。钛的二元合金相图类型如图 １２－１所示。

图 １２－１ Ｔｉ－Ｍｅ二元合金相图类型

（一）工业纯钛

工业纯钛的含钛量一般在 ９９郾５％ ～９９郾０％范围内，其他成分有铁、碳、氮，氧和氢。

工业纯钛的组织与冷却速度有关。从β相区自然冷却，由于在进行β→α同素异构转变

时，α相总是从原β相晶界向晶内以集束片状或针状的形式有规则地析出，形成魏氏α组织，

如图 １２－２（ａ）所示。若在 Ｔβ或 Ｔβ温度以下进行塑性变形，随后再进行退火处理，则形成等轴

α组织，如图 １２－２（ｂ）所示。

α组织工业纯钛的抗拉强度受杂质氧的影响很大，每 ０郾１％的氧可使纯钛的抗拉强度提高
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图 １２－２ Ｔｉ的显微组织

（ａ）魏氏α组织；（ｂ）等轴α组织

１１７～１２２ＭＰａ。杂质碳、氮也有影响，由于氧是控制工业纯钛强度的主要元素。所以氧、碳、氮

的强化效果可以用一种叫氧当量的术语来评价：

Ｏ当量 ＝Ｏ＋２郾０Ｎ＋０郾６７Ｃ

元素符号表示该元素的质量分数。

工业纯钛在海水、硝酸、湿氯气、硫化物、氯化物溶液等环境中，均有优良的抗蚀性。工业

纯钛已广泛应用在化学装置及防公害装置、海水淡化装置、船舰用部件、石油化工用热交换器

等方面。

（二）钛合金

１郾ＴＡ７合金

ＴＡ７合金的名义成分为 Ｔｉ－５Ａｌ－２郾５Ｓｎ，加入铝和锡的目的是提高室温强度和高温强度。

ＴＡ７合金（低氧）具有优良的低温性能，在 －２５３℃下，其抗拉强度为 １５７５ＭＰａ，条件屈服极限

为 １５０５ＭＰａ，延伸率为 １２郾０％。

ＴＡ７合金主要可用于制造航空发动机压气机叶片和管道。它还是制造火箭和宇宙飞船用

特种高压低温容器的主要材料。

２郾ＴＣ４合金

ＴＣ４合金的名义成分为 Ｔｉ－６Ａ１－４Ｖ，是一种高强度（α＋β）两相钛合金。

ＴＣ４合金可固溶强化。钒在β钛中有较大溶解度，可以强化β相。铝在α钛中有较大溶

解度，可以有效地强化α相。由于合金中α相和β相同时得到强化，所以在退火状态下 ＴＣ４

合金有满意的力学性能。

ＴＣ４合金在空冷时有三种典型的显微组织。自β相区（１０２０℃，未变形）自然冷却，形成

粗晶魏氏组织。自β相区（１０２０℃）形变后自然冷却，形成网状组织。自（α＋β）两相区（９４０

℃）形变后自然冷却，其组织为等轴（α＋β）。

ＴＣ４合金可通过热处理强化，其强化方式是采用淬火和时效。通过淬火和时效处理后，

ＴＣ４合金的室温强度可达 １１９０ＭＰａ，比退火状态提高 ２０％ ～２５％。

ＴＣ４合金可用于制造火箭发动机外壳，航空发动机压气机盘和叶片、压力容器、化学用泵、

船舶部件等。

３郾ＴＢｌ合金

ＴＢｌ合金名义成分为 Ｔｉ－３Ａ１－８Ｍｏ－１１Ｃｒ，是一种高强度的β型钛合金。
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由于 ＴＢｌ中含有大量β相稳定元素，使 ＭＳ点降到室温以下，故自β单相区进行水冷或空

冷，均能将β相全部保持到室温。β相具有良好的冷成形性。

ＴＢｌ合金通过淬火和时效处理后，其室温力学性能为：σｂ＝１３００ＭＰａ，δ＝５％。

ＴＢｌ合金多以板材和棒材供货，可用以制造飞机结构件和紧固件等。

第二节 钛的合金化

一、钛合金中合金元素的分类

钛合金中合金元素按它们与α钛和β钛的相互作用情况，以及对同素异构转变温度的影

响情况而进行分类的。可分为α相稳定元素、β相稳定元素及中性元素三类。

１郾α相稳定元素

这类元素能提高钛的同素异构转变温度，扩大α相区并增加β相在热力学上的稳定性。

这类元素在α钛中有较大的固溶度，在（α＋β）双相合金中优先溶于α相，是强化α相的主要

组元。它们主要是铝、镓、硼，还有碳、氧、氮。其中只有铝在配制合金的生产中得到广泛应用。

铝对α固溶体的固溶强化效果最显著，每添加 １％的 Ａｌ，抗拉强度约增加 ５０ＭＰａ。

２郾β相稳定元素

这类元素能降低βα的转变温度，扩大β相区并增加β相在热力学上的稳定性。这类

元素在β钛中可无限互溶或有较大的溶解度，在（α＋β）双相合金中优先溶于β相内，是强化

β相的主要组元。这类合金元素种类很多，其中钼、钒、铌、钽、钨等属于与β钛同晶型的，它们

与β钛性质相似，原子半径差别较小（小于 ８％），在β钛中可无限互溶。另一些β相稳定元素

如钛、锰、铬、钴、镍、铜、硅等。由于它们与β钛的原子半径差别较大，因而在β钛中仅形成有

限固溶体，但在同样含量时，它们的固溶强化效果大于同晶型β相稳定元素的固溶强化效果。

３郾中性元素

凡是在α钛和β钛中均有很大溶解度，或者都可以完全互溶，并且在实用含量的范围内，

对βα同素异构转变温度影响不大的合金元素，称为中性元素，它们主要有锡、锆、铪等。

二、钛合金化原则

目前钛的合金化发展趋势是向高含量多元化的方向发展，主要是多元固溶强化，有时再配

合时效弥散强化。

１郾α型钛合金

α型钛合金的合金化原则是，主要加入元素为铝，其次为中性元素锡和锆，有时还加入少

量β相稳定元素，如铜、钼、钒等。

２郾β型钛合金

β型钛合金的合金化原则是，首先保证加入多种组元及足够数量的β相稳定元素，如钼、

钒、锰、铬、铁、硅等，以保证合金在退火状态或淬火状态下为β单相组织。另外，通常还加入

一定数量的α相稳定元素铝。

３郾（α＋β）型钛合金

（α＋β）型钛合金的合金化原则是，同时加入β相稳定元素（如锰、铁、铬、铂、钒、硅等）和
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α相稳定元素铝，有时还加入中性元素锡和锆。加入β相稳定元素的目的，不仅可以提高两相

合金中β相的强度，而且有利于进行时效弥散强化。加入铝、锡，锆等合金元素，不仅可以提

高两相合金中α相的强度，而且可以提高时效组织的弥散度，因而显著增强时效强化的效果。

三、钛合金的热处理

（一）钛合金的热处理原理

钛合金的热处理强化是通过淬火和时效方式进行的。因此，首先要分析钛合金在淬火和

时效时所发生的组织转变。

１郾合金在淬火时的组织转变

钛合金自高温淬火冷却时，视合金成分和合金种类的不同，高温β相可能发生马氏体转

变，也可能发生固溶转变。

（１）马氏体转变

ＴＡ类钛合金和含β相稳定元素数量少的 ＴＣ类钛合金，自β相区进行淬火时，将发生马

氏体转变，其转变产物有α′和α″两种马氏体。α′为六方晶格，呈板条状或针状；α″为斜方晶

格，也呈针状。不过，由于α″相所固溶的合金元素浓度更高，故发生马氏体开始转变的温度更

低，因而α″相组织更细。α′相的强度随所固溶的合金元素的浓度升高而增加，但对于某一固

定成分的合金来说，α′相仅比退火状态的等轴α相具有稍高的强度。α″相的硬度比α′相的还

低，故α″相是一个性能比α′相还软的相。钛合金中的马氏体为什么不像钢淬火后得到的马氏

体那么硬呢？这是因为它所固溶的元素为金属元素，且以置换原子形式存在。由于置换原子

对位错运动的阻碍能力小，因此仍保持着α相软而韧的性能。

（２）固溶转变

当钛合金中含有较高的β相稳定元素时，例如 ＴＢ类钛合金和大部分 ＴＣ类钛合金，自高

温β相区淬火时，将发生部分固溶转变［β→βｍ＋α′（α″）或β→βｍ＋ω］或完全固溶转变（β→
βｍ）。其转变产物βｍ是一个介稳定的固溶体，ω相则是一个超显微过渡相，ω相为六方晶格，

其晶格常数 为：ａ＝４郾６０Ａ，ｃ＝２郾８２Ａ，ｃ／ａ＝０郾６１３。ω 相 与 母 相 的 取 向 关 系 为：（１１１）β∥
（０００１）ω，［１１０］β∥［２Ｉ１０］ω。β→ω相变属于改组式位移型相变，即只须沿［１１１］方向，原子作一

微小的协调位移 ｕ，就可以完成β→ω相变。 ｕ值小于 １／６ｃω。形成固溶转变的条件是，合金

中必须含有β相稳定元素且其含量应足够高。

２郾时效时的组织转变

淬火获得的α′、α″、ω、βｍ相均为介稳定相，在时效时，这些相将发生分解，向平衡状态转

变。分解过程比较复杂，但最终分解产物为平衡状态的α＋β。若合金有共析反应，则最终产

物为α＋ＴｉｘＭｙ，即：

α′（α″、ω、βｍ）→α＋β（或αｘ＋ＴｉｘＭｙ）

钛合金的热处理强化原理就是依靠淬火时所获得的介稳相，在随后时效时，分解成弥散的

（α＋β），通过弥散强化机制使合金强化。

现将介稳相α′、α″、βｍ的分解顺序介绍如下：

在 ３５０～５００℃加热时，介稳βｍ相的分解顺序为：

βｍ→βｎ＋ω→βｎ＋ω ＋α→β＋α或（α＋ＴｉｘＭｙ）
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其中βｎ是指比βｍ相所固溶的合金元素更为富集的介稳β相。

在 ５００～６５０℃加热时，其时效过程可不经过第一和第二阶段，平衡的α相将直接自βｍ中

脱溶出来，其分解顺序为：

βｍ→βｎ＋α→β＋α
α′、α″的分解次序为：

α′→α′ｎ＋α→βｎ＋α→β＋α

α″→α″ｎ＋α→βｎ＋α→β＋α

α′ｎ、α″ｎ分别为比α′、α″更富集合金元素的介稳相。

（二）钛合金的热处理工艺

钛合金的热处理方式有退火、淬火和时效、形变热处理、化学热处理等。下边仅介绍退火、

淬火和时效的工艺。

１郾退火

钛合金的退火是为了使组织和相成分均匀，降低硬度，提高塑性和消除压力加工、焊接或

机械加工所引起的内应力。退火的形式有消除内应力退火、再结晶退火、双重退火和真空

退火。

消除内应力的低温退火温度选在低于该合金的再结晶温度。再结晶退火的温度高于该合

金的再结晶温度，其退火保温时间取决于零件及半成品的截面。

双重退火包括高温及低温两次退火处理，其目的是为了使合金组织更接近平衡状态，因此

特别适用于耐热钛合金，保证在高温及长期应力作用下组织及性能的稳定。

真空退火是防止氧化及污染的有效措施，也是消除钛合金中氢脆的主要手段之一。

２郾淬火和时效

（１）淬火加热温度

对于（α＋β）型钛合金来说，淬火温度一般选在（α＋β）两相区的上部范围，而不是加热到

β单相区。因为这类钛合金的临界温度均较高，若加热到β单相区，势必晶粒粗大，引起韧性

降低。对于β型钛合金来说，由于含有大量β相稳定元素，降低了临界温度，淬火温度应选在

临界温度附近，既可以选择在（α＋β）两相区的上部范围，也可选择在β单相区的低温范围。

例如，对于 ＴＢ２合金，可以选择在（α＋β）两相区的上部范围，也可以选择在β单相区的低温范

围。ＴＢ２合金的临界温度为 ７５０℃，淬火温度可以选择为 ７４０℃，也可以选择为 ８００℃，若淬火

温度过低，β相固融合金元素不够充分，原始α相多，淬火时效后强度低。若淬火温度过高，晶

粒粗化，淬火时效后强度也低。

顺便指出，淬火加热保温时间，主要根据半成品或成品的截面厚度而定。淬火冷却方式可

以是水冷或空冷。

（２）时效制度

时效过程进行的情况主要取决于时效温度和时效时间。时效温度的选取，一般应避开ω
相脆化区，通常在 ４２５～５５０℃范围，若温度太低，就难于避开ω相，若温度过高，则由β相直接

分解的α相粗大，合金强度降低。大多数钛合金在 ４５０～４８０℃时效之后，出现最大的强化效

果，但塑性低。故在实际工作中，往往采用比较高的时效温度（５００～５５０℃），对于某些合金来
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说，这个温度已是过时效，但此时塑性更好些。总之，合金时效温度的选取，可根据零件性能要

求在 ４２５～５５０℃范围选用。

时效时间对合金最终力学性能有重要影响。对于（α＋β）型钛合金来说，淬火后的介稳相

（α′、α″、βｍ）的分解过程是比较快的。对于β型钛合金来说，由于合金中β相稳定元素含量

高，β相稳定程度高，介稳β相的分解比较缓慢。钛合金的时效时间根据合金类型一般在 １～

２０ｈ。
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第十三章 镁及其合金

一、纯镁的性质

纯镁的主要物理性能数据如表 １３－１，其特点是密度小，膨胀系数较大，弹性模量较低。

表 １３－１ 镁的主要物理性能

密度／（ｇ·ｃｍ－３） 熔点／℃ 再结晶温度／℃ 结晶收缩率／％ 固态收缩率／％ 弹性模量／ＭＰａ

１郾７３８ ６５１ １５０ ３郾９７～４郾２ ２郾０ ４５０００

纯镁的化学性质活泼，在冶金中镁可作为脱氧剂，以制取钒、铬、钛等金属。镁在空气中即

能与氧作用形成氧化膜，但由于这种膜很脆，不致密，不能起保护基体的作用，因而镁在潮湿的

大气、淡水、海水及绝大多数酸和盐的溶液中均易被腐蚀。但镁对碱、煤油、汽油及矿物油具有

化学稳定性，因而可用作输油管道。

纯镁的力学性能如表 １３－２所示。镁具有密排六方晶格，在 ２５℃时，其晶格常数为：ａ＝

３郾２０２ｎｍ，ｃ＝５郾１９９ｎｍ，ｃ／ａ＝１郾６２３５ｎｍ。由于镁属六方晶格，主滑移面为基面（０００１），滑移系

数目少，故纯镁在室温和低温时塑性较低，容易脆断。当温度提高到 １５０～２２５℃时，由于棱柱

面（１０１０）和棱锥面（１０１１）也参与滑移，因而高温塑性较好，可进行各种形式的热变形加工，工

业纯镁的屈服强度较低，因此一般不宜用作结构材料。

表 １３－２ 镁的力学性能

性能

指标

铸态

２０℃

变形状态

２０℃ １００℃ ２００℃ ２５０℃ ３００℃

σｂ／ＭＰａ １１５ ２０郾０ ９郾３ ５郾６ ４郾１ ２郾５

δ／％ ８郾０ １１郾５ １８郾０ ２８郾０ ４０郾０ ５８

ＨＢ ３０郾０ ３６郾０

二、镁合金产品及其特性

镁合金可用来制造仪器仪表零件、照相机零件、望远镜零件、电影放映机零件、无线电与通

讯机械零件、光学仪器零件等，镁合金还可用于制造航空工业中的各种框架、壁板、起落架轮毂

和纺织工业中的卷线筒、线轴、纱管以及摩托车工业中的发动机匣、轴承体等零件。

镁合金作为结构材料，日益引人注目，这是与它具有下列基本特性分不开的。

① 密度小，比强度高，比刚度高。这样就可以减轻发动机和其他机器零部件的质量。

② 比铝合金有较大承受冲击载荷的能力，可利用镁合金来制造受猛烈碰撞的零件。

③ 镁合金具有优良的可切削加工性和可抛光性，并且易于铸造和热加工。



三、镁的合金化

镁合金按产品状态可分为铸造镁合金和变形镁合金两类。按含主要合金元素的种类，可

分为下面几个合金系列：

Ｍｇ－Ｍｎ系，如 ＭＢｌ、ＭＢ８；

Ｍｇ－Ａｌ－Ｚｎ系，如 ＭＢ２、ＭＢ３、ＭＢ６、ＭＢ７、ＺＭ５；

Ｍｇ－Ｚｎ－Ｚｒ系，如 ＺＭｌ、ＭＢｌ５；

Ｍｇ－Ｒｅ－Ｚｒ系（或 Ｍｇ－Ｒｅ－Ｍｎ系），如 ＺＭ３、ＭＢ８。

镁的合金化原则与铝合金十分相近，主要是利用固溶强化和沉淀强化来提高合金性能。

此外，也要考虑到晶粒细化强化和合金元素对抗蚀性和工艺性能的影响。镁合金中常见的合

金元素主要是铝、锌、锰、铬、稀土和锂，各元素的作用是：

① 铝

可提高镁合金的室温强度，可改善铸造性，含铝的镁合金具有明显的时效强化效果。但含

铝量大于 ９％时，对塑性和铸造性反而有害。

② 锌

可提高镁合金的强度，具有热处理强化效果，并有改善耐蚀性和塑性的作用。但含锌量大

于 ３％时，有产生疏松和高温脆性倾向。

③ 锰

锰在镁中最大固溶度为 ３郾４％。随着温度下降，其固溶度迅速减小，但由于析出的是纯锰

相，故热处理强化作用很小。镁合金中加入锰的主要作用是利用锰容易和有害杂质铁化合，从

而清除铁对抗蚀性的有害影响。

④ 锆

加入锆的作用是细化晶粒，减小热裂倾向和提高力学性能。

⑤ 稀土元素

加入稀土元素的作用主要是提高合金的耐热性和改善合金的铸造性（减少显微缩松和热

裂倾向）和焊接性。

⑥ 锂

锂的密度很小，仅为 ０郾５１３ｇ／ｃｍ３。工业 Ｍｇ－Ｌｉ合金的密度约为 １郾３～１郾６５ｇ／ｃｍ３，是目前

结构金属材料中最轻的，故有超轻合金之称。加入锂的作用除降低合金密度外，还有提高合金

塑性（包括低温塑性）和改善合金的工艺性和焊接性能的作用。

四、工业用镁合金

１郾铸造镁合金

铸造镁合金包括高强铸造镁合金（如 ＺＭ５、ＺＭｌ和 ＺＭ２）和耐热铸造镁合金（如 ＺＭ３）两类。

铸造镁合金的热处理类型与铝合金基本相同。常用的热处理类型有：人工时效、退火、淬

火、淬火和人工时效。

ＺＭ５是应用最广泛的合金之一。ＺＭ５合金的平衡组织为α＋Ｍｇ１７Ａｌ１２。在 Ｍｇ－Ａｌ合金基

础上加入少量锌，可提高合金元素在α中的固溶度，增强热处理强化效果，从而提高合金的屈

服强度。但含锌量大于 １％时，将增加合金显微缩松和热裂的倾向。ＺＭ５合金的特点是：铸造
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流动性好，线收缩小（１郾１％ ～１郾２％），热裂倾向小。ＺＭ５合金可进行各种类型的热处理，但以

淬火和淬火加人工时效最常用。ＺＭ５合金的淬火加热温度为 ４１５～４２０℃，保温时间视铸件壁

厚而定。淬火冷却一般在空气中进行，可以减少零件变形和简化热处理操作。在条件允许时，

可选用在热水中淬火，时效后强度可提高 １０％ ～１５％，但应避免冷水淬火，以防止晶间开裂。

２郾变形镁合金

与铸造镁合金相比，为了保证良好的工艺性能，变形镁合金所含合金元素总量较少，杂质

含量控制较严。

ＭＢｌ属于 Ｍｇ－Ｍｎ系合金，室温塑性较低，但高温塑性高，耐蚀性好。ＭＢ４合金不能热处

理强化，一般在退火状态下使用。其退火状态的组织是在α基体上分布着少量点状β（Ｍｎ）相。

ＭＢ８是在 ＭＢｌ基础上加入少量铈组成的，加入铈的作用是细化晶粒，改善室温和高温性

能，特别是使压缩状态下的屈服强度有显著提高。ＭＢ８合金可在 ２００℃下长期工作。ＭＢ８合

金也是不能热处理强化的合金，一般在退火状态下使用，其退火工艺为 ２８０～３２０℃保温 １～３

ｈ，空冷。

ＭＢ２合金的平衡组织为α＋Ｍｇ１７Ａｌ１２，因合金化程度较低，Ｍｇ１７Ａｌ１２相数量较少，故不能热处

理强化，一般在热加工或退火状态下使用。其退火工艺为：２８０～３５０℃保温 ３～５ｈ，空冷。

ＭＢｌ５合金有较高的强度，能制造形状复杂的大型锻件。耐蚀性良好，无应力腐蚀破裂倾

向。ＭＢｌ５合金可进行热处理强化，有两种热处理方式，一种是挤压变形或锻造后直接在 １７０

℃时效 １０ｈ，另一种是淬火 ＋人工时效。两种处理所得的性能在强度上相差不多，在塑性上后

者反而稍低，因此，实际生产中多采用前一种方式。
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第十四章 高密度钨合金

高密度钨合金，其含钨量通常在 ９０％（质量分数，本章以下末标明者均指质量分数）以上，

其密 １度通常在 １７ｇ／ｃｍ３，以上。由于纯钨粉的烧结性能不好，即使在接近其熔点的温度进行

烧结也难达到理论密度。此外由于钨的性质脆，所以需要向钨中添加少量的其他金属，最早出

现的高密度合金是 Ｗ－Ｎｉ二元合金，但仍比较脆。２０世纪 ３０年代发展了 Ｗ－Ｎｉ－Ｃｕ系高密

度合金，后来发现 Ｗ－Ｎｉ－Ｆｅ系合金的强度和塑性优于 Ｗ－Ｎｉ－Ｃｕ系合金。因此，５０年代

后，除特殊用途外，主要研究、生产和应用的是 Ｗ－Ｎｉ－Ｆｅ系合金。８０年代后，又研究了 Ｗ－

Ｎｉ－Ｃｒ、Ｗ－Ｎｉ－Ｃｏ和 Ｗ－Ｎｉ－Ｍｎ等系合金。

由于高密度合金具有密度高、强度和硬度高、导电和导热性好、热膨胀系数小、抗腐蚀和抗

氧化性好、机械加工性和焊接性好等一系列优异的物理、力学性能和使用性能，因此在现代科

学领域、国防工业和民用工业中都得到了广泛的应用。例如，在航天航空工业中用作陀螺转子

和惯性旋转元件；在军事工业中用作穿甲弹、动能弹和导弹弹头；在医疗卫生部门中用作屏蔽

材料；在电气工业中用作电热镦租砧块材料、焊嘴材料、电极材料和触头材料；在机械工业中用

作压铸模材料等。

第一节 Ｗ －Ｎｉ合金

一、Ｗ－Ｎｉ合金的液相烧结机制

Ｗ．Ｊ．Ｈｕｐｐｍａｎｎ和 Ｈ．Ｒｉｅｇｇｅ阐述了 Ｗ－Ｎｉ合金的液相烧结机制。在烧结期间，Ｗ－Ｎｉ合

金的典型收缩曲线示于图 １４－１。在烧结阶段Ⅰ，在加热期间发生固相收缩；当达到镍的熔点

（１４５２℃）时，密度突然增加（阶段Ⅱ）；在 １５００℃等温烧结期间，合金继续收缩（阶段Ⅲ）。

图 １４－１ Ｗ－Ｎｉ合金的典型收缩曲线

在烧结期间，Ｗ －Ｎｉ合金所经历的 ３个烧结

阶段中，其主要的收缩机制都是颗粒的重新列。

在烧结阶段Ⅰ，颗粒的重新排列导致了在某

些区域明显地致密化。主要是由于镍沿着钨的晶

粒边界浸透，而将某些晶粒从钨的颗粒中分裂出

来所致。因此，此时的颗粒尺寸实际上要比开始

时的粉末颗粒尺寸小得多。

在烧结阶段Ⅱ，发生突然收缩。这主要是由

于镍的熔化引起大量颗粒的重新排列。由于熔体

的流动性好，该过程进行得很快，仅延续几秒钟，

然后钨的颗粒互相接触，重新排列停止。该过程

与 Ｗ －Ｃｕ系中颗粒的重新排列非常相似。但与

Ｗ－Ｃｕ系不同的是：Ｗ－Ｎｉ系在第Ⅱ阶段的收缩



中，其液相的数量要比 Ｗ－Ｃｕ系大约多 １０％（体积分数）。在该阶段，颗粒的瓦解可以使颗粒

间达到更有效的组合，从大颗粒中分裂出来的小颗粒充填于尚未瓦解的大颗粒的间隙中，另一

个作用是该阶段内由于钨在镍中的溶解而使表面较粗糙部分变得光滑化。

在经过延长的烧结阶段时，颗粒的重新排列继续进行。但这种重新排列所引起的收缩与

长时间的烧结所引起的晶粒长大密切相关。晶粒长大的机制有两个；聚合和 Ｏｓｌｗａｌｄ粗化（也

就是溶解和再沉淀———小的颗粒溶解并沉积到大的颗粒上）。问题是，在重新排列的晶粒发生

粗化的情况下，对于烧结坯体所发生的体积收缩如何进行解释。应该说：材料中只要有孔隙存

在，就存在力图使材料发生致密化的驱动力。

在 Ｗ－Ｎｉ合金的液相烧结期间，颗粒的瓦解、聚合和溶解———再沉淀所引起的收缩主要

是借助于颗粒的重新排列，图 １４－２示意地表示出它们是怎样同时发生的。

图 １４－２ Ｗ－Ｎｉ合金液相烧结期间显微组织和密度的变化示意图

二、Ｗ－Ｎｉ合金液相烧结期间孔隙的闭合

Ｏ．Ｊ．Ｋｗｏｎ和 Ｄ．Ｎ．Ｙｏｏｎ对于 Ｗ－Ｎｉ合金液相烧结期间孔隙的闭合进行了研究，Ｗ－Ｎｉ

合金液相烧结期间孔隙的闭合与所形成孔隙的大小、多少、组成以及液相的含量密切相

关，现分述如下：

１．大的孤立孔隙的闭合

当向钨粉中添加大颗粒镍粉时，烧结期间在材料中就会形成大的孤立孔隙。这种大的孤

立孔隙的闭合过程如图 １４－３所示。当加热到烧结温度，保温时间为零时，球状的镍颗粒已经

熔化并流入钨颗粒之间的孔隙中，留下了球状孔隙［图 １４－３（ａ）］。烧结 ３０ｍｉｎ以后仍为球状

孔隙［图 １４－３（ｂ）］，但钨晶粒之间小的不规则的孔隙已经消失。烧结 ｌｈ以后，某些球状孔隙

开始被液相所充填［图 １４－３（ｃ）］。烧结 ８ｈ以后，所有的孔隙均被液相所充填，并变成为液

池。从图 １４－３可以看出：在液相烧结期间，大的孤立孔隙可以被从其周围的致密区域流来的

液体所充填，而大的孤立孔隙周围的钨晶粒骨架却可以保持完整。

在烧结过程中，球状孔隙周围致密区域中钨晶粒之间的液体含量随烧结时间的变化（图

１４－４）可以通过在整个材料横断面范围内，使用计数点的方法测得。由图 １４－４可以看出，当

烧结时间接近 ｌｈ，且球状孔隙开始被液体所填满时，致密区域中的液体含量明显降低。

充填孤立孔隙的液体虽然来自其周围的致密区域，但在该致密区域并不产生新的孔隙，因

为该过程是通过在致密区域内的固体晶粒的形状调整变化来实现的。

被填满的孔隙形成液池，其周围的颗粒开始向内长入［图 １４－３（ｄ）］。待保温烧结 ｌｈ以

后，由于液相含量的增加，液体由液池释放出来进入颗粒间的毛细管中，所以曲线呈上升趋势
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图 １４－３ １０μｍ的钨粉和 １２５μｍ的镍粉混合料在烧结过程

中的显微组织变化

图 １４－４ Ｗ－４％Ｎｉ（１２５μｍ）材料烧结期间晶

粒之间液体含量的变化

（图 １４－４）。由液池释放出来的多余液

体有利于剩余孔隙的充填，当多余的液

体含量高时，剩余孔隙被充填的速度很

快。在延长烧结时间以后，由于晶粒的

向内长大而使液池消失，并且组织变得

均匀，与典型的高密度合金组织相似。

２．大小不等的混合孔隙的闭合

当向钨粉中添加粒度大小不等的镍

粉时，在烧结期间，材料中就会产生大小

不等的混合孔隙。这种混合孔隙的闭合

过程如图 １４－５所示。在烧结温度下，

当保温时间为零时，可以观察到与原始

镍颗粒的粒度大小相等的两种孔隙［图

１４－５（ａ）］；经 ３０ｍｉｎ的烧结后，小的孔隙

被液体所填满，而液池的某些部分仍然被

具有负的曲率的颗粒围绕着［图 １４－５（ｂ）］。经过 １ｈ的烧结以后，由于颗粒的长大，小的液池也

不再清晰可辨，而大的孔隙依然存在。经 ２ｈ的烧结以后，大的孔隙开始被充填［图 １４－５（ｃ）］。

３．低孔隙度情况下小孔隙的闭合

当向钨粉中添加细粒度的镍粉时，在烧结期间，材料中所形成的孔隙度降低，所产生的孔

隙就小。在烧结 ｌｈ以后将发生明显地致密化，在比较致密的中心区域和孔隙度比较高的外部
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图 １４－５ 钨粉与 ２％的 ３０μｍ的镍粉以及 ２％的 １２５μｍ的镍粉混合料烧结时显微组织的变化

图 １４－６ 烧结 １６ｈ的 Ｗ（１０μｍ）－２％Ｎｉ

（４．６μｍ）混合料的显微组织

区域可以观察到某些孤立孔隙；在烧结 １６ｈ以后，其

中心区域的显微组织示于图 １４－６。由图 １４－６可以

看出，在晶粒之间和在许多晶粒的凹入部分可以观

察到液池，这些液池是由于液体流入了孔隙所形成

的。因此，在烧结的各阶段，只要有孤立孔隙存在，

就会形成这样的液池。当对试样进行更进一步地烧

结，直到某些区域没有孔隙时，晶粒上曲率为负部分

的液池也就消失，由于在晶粒上曲率为负的部分所

发生的再沉积，该部分就发展成为球状。

４．不同液相量下孔隙的闭合

向钨粉中添加 １２５μｍ的 ｗ（Ｎｉ）２％ ～８％粉末，

随着镍添加量的增加，为充填孔隙而进行的致密化

速度也将增加。图 １４－７示出向钨粉中添加 ６％Ｎｉ［图 １４－７（ａ）（ｂ）（ｃ）］和 ｗ（Ｎｉ）８％。［图 １４

－７（ｄ）］所观察到的情况，液池组织的均匀化是通过图 １４－７（ｃ）和图 １４－７（ｄ）所示的骨架的

瓦解过程而实现的。在原来为孔隙的位置形成液池以后，其周围的钨晶粒骨架瓦解并向液池
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内运动。经过该过程以后，液池组织的均匀化将变得更为迅速，并且由液池流出的液体有利于

剩余孔隙的快速充填。

图 １４－７ 钨粉与 １２５μｍ的 ｗ（Ｎｉ）６％（ａ）（ｂ）（ｃ）和 ｗ（Ｎｉ）８％（ｄ）混合料烧结时显微组织的变化

三、位错密度对于 Ｗ－Ｎｉ合金固相和液相烧结的影响

Ｗ．Ｓｃｈａｔｔ和 Ｗ．Ａ．Ｋａｙｓｓｅｒ等阐述了位错密度对于 Ｗ－Ｎｉ合金烧结的影响，试验结果表明，

对于粉末进行机械预处理（例如球磨）或者烧结前进行冷压都会使粉末颗粒产生位错。在液

相烧结温度低于钨的再结晶温度的合金（例如 Ｗ－Ｎｉ合金）液相烧结期间，位错对于颗拉的瓦

解、粗化和聚合具有明显的影响。对于机械预处理的粉末，在液相烧结前的固相烧结期间，在

颗粒接触区域新晶粒的形成和长大是在随后的液相烧结期间颗粒的瓦解和收缩增加的主要原

因。因此，对于那些液相烧结发生在再结晶开始以前的系统，希望提高颗粒接触区域的位错

密度。

１．位错密度对于细钨粉 Ｗ－Ｎｉ合金液相烧结的影响

在没有润滑剂或者黏结剂的情况下，细钨粉球磨 ０．５ｈ以后的位错密度由 １０８／ｃｍ２增加到

１０１０／ｃｍ２，细钨粉的平均颗粒尺寸由 １４μｍ减小到 １３．５μｍ。镍含量和机械处理对于细钨粉的

Ｗ－Ｎｉ压坯致密化的影响示于图 １４－８。由图 １４－８可以看出以下两点：①增加镍含量可以提

高 Ｗ－Ｎｉ压坯在液相烧结期间的收缩率；②对钨粉进行机械处理，Ｗ－Ｎｉ压坯在液相烧结期

间的收缩率可以更进一步地提高。而且，这种作用在达到液相烧结温度（大于 １４５０℃）以前

的固相烧结期间就已经明显地表现出来。

１７１



Ｗ －６Ｎｉ合金在固相烧结阶段的显微组织示出：钨粉中有５０％经机械处理的，当在

１１００℃固相烧结 ２０ｍｉｎ时，有许多晶界已经离开其接触区域而进入了邻近的钨的晶粒中；同

样的粉末压块，在 １４００℃固相烧结 ２０ｍｉｎ后，在某些钨颗粒的接触区域己经生成新的晶粒。

可以得出这样的结论：当使用机械预处理粉末时，在固相烧结期间，晶界离开其接触区域的将

明显增加。

图 １４－８ 在加热到 １５１０℃和随后的等温烧结期间

Ｗ－６Ｎｉ（ａ）和 Ｗ－１５Ｎｉ（ｂ）压坯的收缩

加热速度为 １００℃／ｍｉｎ，成型压力 ６００ＭＰａ

α－１００％经机械处理的钨粉；

β－５０％经机械处理 ＋５０％未经机械处理的钨粉；

γ－１００％未经机械处理的钨粉

Ｗ－６Ｎｉ合金在液相烧结期间的显微组织

示出：在 １５１０℃液相烧结 ｌｍｉｎ以后，使用经机

械预处理的钨粉和未经机械预处理的钨粉的

显微组织没有明显的差别。也就是说，对于典

型的重金属合金，在高温烧结情况下，使用经

机械预处理的钨粉和未经机械预处理的钨粉

的显微组织很相似。同样，当延长烧结时间

时，两种粉末压坯的烧结显微组织也是相似

的。

２．位错密度对于粗钨粉 Ｗ－Ｎｉ合金液相

烧结的影响

位错密度对于粗钨粉 Ｗ－Ｎｉ合金液相烧

结的影响更为明显。图 １４－９是使用 Ｋｏｓｓｅｌ方

法测定的直径为 ８００μｍ的钨球的等位错密度

线，它是在两个平行盘之间以 ４０００～２１８２０Ｎ

的压力进行强制压制所得到的。由图 １４－９

可以看出，其最高位错发生于盘和球的接触变

形区域。球内变形只是在承受 ２００００Ｎ以上

的成形压力时才能辨别出来。

对钨颗粒进行不同程度的机械预处理，即

赋予钨颗粒以不同的位错密度，经短时液相烧

结后的显微组织是不同的。对于钨的颗粒直

径为 ５０μｍ的 Ｗ－Ｎｉ压坯，使用没有经机械预

处理钨粉的，仅在钨粉颗粒的接触区域示出新

形成的晶粒，该接触区域是在冷压成形时所形

成的；使用压制前在球磨机内进行了适度球磨

钨粉的，在颗粒的边缘形成整体的新的晶粒层；使用经过充分球磨的钨粉的，所有的初始晶粒

都形成了新的晶粒。

第二节 高密度钨合金的牌号、成分、性能和应用

由于高密度钨合金具有一系列优异的物理、力学和使用性能，目前不仅在尖端科学和国防

工业中，而且在民用工业中都得到了广泛的应用。特别是近 １０年来，由于制取技术的不断改
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图 １４－９ 在两个平行盘之间分别以 ４０００Ｎ、８０００Ｎ和 ２１８２０Ｎ的成型压

力压制后，８００μｍ钨单晶球内的等位错密度线

进和后处理技术的不断发展，使合金的性能不断提高，新型的合金牌号不断涌现。现在，高密

度钨合金已形成了自己的体系，并逐步系列化。

一、高密度钨合金的国内外概况

美国是世界上最大的高密度钨合金的生产国和消费国，主要的生产厂家有华吕公司、肯纳

金属公司、通用电气公司、阿马克斯公司等。肯纳金属公司是美国高密度钨合金最大的制造厂

家，其产量约占美国高密度钨合金总产量的 ５０％，产品主要应用于宇航和核工业上。其主要

牌号、成分及性能示于表 １４－１。

表 １４－１ 肯纳金属公司高密度钨合金牌号、成分及性能

牌号
成分

ｗ（Ｗ）／％ Ｗ（Ｎｉ、Ｃｕ、Ｆｅ）％

密度

／（ｇ·ｃｍ－３）

硬度

／ＨＲＣ

抗拉强度

／ＭＰａ

伸长率

／％

Ｗ－１０

Ｗ－２

９０

９７．４

１０（７．５Ｎｉ、２．５Ｃｕ）

２．６

１７

１８．６

２６～３０

２７～３２

７００～９５０

７００

７

４～８

除了美国之外，奥地利的普兰西金属公司、英国皇家武器特种金属公司（ＲＯＳＭ）等也是世

界有名的高密度钨合金生产厂家，尤其是奥地利的普兰西金属公司，其合金的牌号、成分和密

度示于表 １４－２。英国皇家武器特种金属公司每年生产高密度钨合金约 ５５０ｔ，其中大约有

８０％用于军事装备上，该公司生产的穿甲弹最大直径为 １３５ｍｍ（一般穿甲弹的直径为 ４０ｍｍ），

约 ７５ｋｇ。此外，德国、瑞典、日本、法国、意大利、前苏联、韩国、印度等也有专门生产高密度钨

合金的工厂和车间。德国生产的高密度钨合金多作为军事应用，特别是不来梅市的弗朗霍夫

材料应用研究所进行了大量的研究工作，走在世界的前列。

中国高密度钨合金的研究和生产始于 ２０世纪 ６０年代初期，８０年代后的 １０多年间，是中

国高密度钨合金的研制、生产和应用大发展的时期，现在中国高密度钨合金的生产技术水平已

接近国外已公布的水平。目前中国公布的主要高密度钨合金的牌号有 ＧＷｌ、ＧＷｌ８、ＧＷｌ４２、

ＧＷ２Ｓ、ＧＷ３Ｓ、Ｄｌ５、ＷＮＦ－１８５等。
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表 １４－２




普兰西金属公司合金的牌号、成分和密度

牌号 ｗ（Ｗ）／％ 黏结相 密度／（ｇ·ｃｍ－３） 牌号 ｗ（Ｗ）／％ 黏结相 密度／（ｇ·ｃｍ－３




）




Ｄ１７ ９０ Ｎｉ－Ｆｅ １７ Ｄ１７６Ｓ ９２．５ Ｎｉ－Ｆｅ １７．６




Ｄ１７Ｋ ９０．５ Ｎｉ－Ｃｕ １７ Ｄ１８ ９５ Ｎｉ－Ｆｅ １８




Ｄ１７５ ９２ Ｎｉ－Ｆｅ １７．５ Ｄ１８Ｋ ９５．５ Ｎｉ－Ｃｕ １８

Ｄ１７５Ｋ ９２．５ Ｎｉ－Ｃｕ １７．５ Ｄ１８５ ９７ Ｎｉ－Ｆｅ １８．５

二、高密度钨合金的基本性质和系列

（一）基本性质

目前，一般生产的高密度钨合金的基本性质如下。

①密度高。一般密度在 １７．０～１８．５９ｇ／ｃｍ３之间变化，是钢密度的 ２倍以上，是铅密度的

１．５倍。

② 强度和弹性模量高。通常烧结状态下的抗拉强度为 ６８０～９３０ＭＰａ，如果经热处理或加

工变形之后，抗拉强度可达 １３５０ＭＰａ以上，接近和达到优质钢的水平。

③具有良好的塑性。它可承受一般的加工变形，可轧制成板材，也可锻压或挤压成棒材、

圆板等制品。

④ 可加工性能好。全部的高密度合金切削性能类似于工具钢，稍脆，均可进行车、刨、钻、

铣等的机械加工，而且表面光洁度好。

⑤具有良好的导电性、导热性和低的膨胀系数，还具有良好的抗电侵蚀性能。其导热系数

为模具钢的 ５倍，因此散热快，膨胀系数只有钢的 １／２～１／３左右，适用于做热加工模具材料。

⑥ 耐腐蚀性和抗氧化性能好。合金在食盐水中长期浸渍后也不会有明显的锈蚀斑痕。

在硫酸、硝酸和盐酸中有良好的耐蚀性能，在温度 ５００℃的情况下没有明显的氧化现象。

⑦ 焊接性能良好。此合金可采用铜、银焊料进行焊接，也可采用扩散焊接，其焊接处十分

坚实、牢固。

⑧ 对γ射线和 Ｘ射线有极好的吸收能力。其吸收能力比铅高 ３０％ ～４０％，是理想的屏

蔽材料。

⑨ 合金表面可进行涂镀。在表面上可涂镀耐腐蚀和抗氧化的涂层（如镀铬），以延长其使

用寿命，扩大其应用范围。

⑩ 具有较高的硬度和刚性，可进行热处理。如采用快速冷却，获得细而分散均匀的组织，

可进一步改善性能，由于刚性好，形状尺寸稳定，使用时不变形。

（二）基本系列

高密度钨合金已有 ５０多年的发展历史，目前已出现了许许多多的合金系列。除了表 １４－３所

列之外，还出现有 Ｗ－Ｎｉ－Ｍｏ，Ｗ－Ｎｉ－Ｍｎ等多元新系列的合金。然而用得最早、用途最广、生产供

应量较大的只有 Ｗ－Ｎｉ－Ｃｕ和 Ｗ－Ｎｉ－Ｆｅ两个系列。现在就几个主要系列作一简单介绍。

１．Ｗ－Ｎｉ－Ｃｕ系高密度合金

Ｗ－Ｎｉ－Ｃｕ系高密度合金是最早出现的钨基高密度合金，此合金除具有上述基本特性
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外，还具有无磁性的特性。

中国制取该系列合金应用于航空工业的主要牌号有：Ｗ１４２、Ｗ１４２－１、９０Ｗ －７Ｎｉ－３Ｃｕ、

ＦＧＲ－Ｗ－Ｃｕ－Ｎｉ、Ｗ１４２－２、Ｗ１３１、Ｗ１７３和 Ｗ１６３等，各牌号的主要成分及应用如表 １４－４所

示。各牌号航空工业用 Ｗ－Ｎｉ－Ｃｕ系合金的性能列于表 １４－５。

２．Ｗ－Ｎｉ－Ｆｅ系合金

尽管 Ｗ－Ｎｉ－Ｃｕ合金开发得较早，但是由于采用 Ｎｉ－Ｆｅ黏结的高密度钨合金可获得更

加 好的力学性能，因此生产和应用的注意力转向Ｗ －Ｎｉ－Ｆｅ合金。Ｗ －Ｎｉ－Ｆｅ合金与Ｗ －

Ｎｉ－Ｃｕ合金相比，该合金具有弱磁性，强度较高（可达 ９８０～１２７４ＭＰａ），塑性好（伸长率一般在

１０％左右），可以进行冷变形加工。

表 １４－３ 目前常用高密度钨合金系列工艺与性能

系 列 合金成分／％
烧结条件

气氛 温度／℃ 时间／ｍｉｎ
抗拉强度／ＭＰａ 伸长率／％

Ｗ－Ｎｉ－Ｃｕ

９０－６．６６－３．３３

９０－６．１５－２．８５

９０－７．５－２．５

９０－２－８

９０－４－６

９０－６－４

９０－８－２

Ｈ２

１４１０

１４１０

１４１０

１４００

１４００

１４００

１４００

６０

７９８

７３０

７００

４８０

５６６

７００

５８０

１７．９

１６．５

１４．２

２．２

５．７

１１．０

２．１

Ｗ－Ｎｉ－Ｆｅ

９０－７－３

９０－７－３

９０－７－３

９０－７－３

９０－７－３

９０－８－２

９０－６－４

９０－４－６

９０－２－８

９３－４．９－２．１

９５－３．５－１．５

９５－３．５－１．５

Ｈ２

（９３：Ｈ２＋Ａｒ）

１４８０

１４６０

１４４５

１４７０

１４６０

１５００

１５００

１５００

１５００

１４６０

１４７０

１４７５

６０

９４５

７３３

９０３

８５０

８２７

８６０

８１０

７３０

６２０

１００６

９００

１０００

２７

８

２９

１５

２０

１５．４

１４．２

１１

４．２

２２

２９

２３

Ｗ－Ｎｉ－Ｃｏ

９８－１－１

９０－６－４

９０－８２

Ｈ２ １５００ ６０

６６２

６４０

６５０

０．３

５

５．３

Ｗ－Ｎｉ－Ｃｒ

９０－２－８

９０－４－６

９０－５－４

９０－８－２

Ｈ２ １５００ ６０

９９８

８９３

８１０

８０３

１．８

３．８

３．６

４．２
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表 １４－４ 航空工业用 Ｗ－Ｎｉ－Ｃｕ系高密度合金主要成分及应用

牌号
化学成分／％

Ｗ Ｎｉ Ｃｕ Ｆｅ Ｓｉ
用途

Ｗ１４２

Ｗ１４２－１

Ｗ１３１

Ｗ１７３

Ｗ１６３

９２．５～９３．５

９２．５～９３．５

９５．５～９６．５

９０～９１

９１～９２．５

４．２～４．９

４．２９～４．９

１～１．５

５．５～６

４．５～６

２．１～２．５５

２．１～２．５５

１～１．５

３．５～４

１～３

＜０．２

＜０．２

－－

－－

－－

＜０．１

＜０．１

－－

－－

－－

陀螺转子

配重

发动机用

发动机用

高均匀度钨合金

中 国Ｗ－Ｎｉ－Ｆｅ合金用于航空工业的主要牌号有９５Ｗ－３．５Ｎｉ－１．５Ｆｅ、９５Ｗ －２．５Ｎｉ－

２．５Ｆｅ、９０Ｗ－７Ｎｉ－３Ｆｅ和 ＧＷ－ｌ等。它们分别相当于美国的 Ｍａｌｌｏｒｙ３９５０、ＷＮｌ０２、Ｍａｌｌｏｒｙ３０００

和 ＳＤ－１８０等牌号。其各牌号的化学成分列于表 １４－６，各牌号的性能列于表 １４－７中。

近年来，由于用户要求增加密度、提高强度，发展了许多新成分的 Ｗ－Ｎｉ－Ｆｅ合金。采用

了 ９７Ｗ－１．５Ｎｉ－１．５Ｆｅ，在 １６００℃进行烧结，慢冷至 １３００～１４００℃，然后水淬，获得了屈服强

度 ６８６ＭＰａ，抗拉强度 ９４０ＭＰａ，伸长率为 １１％的较好力学性能。

表 １４－５ 航空工业用 Ｗ－Ｎｉ－Ｃｕ系合金的性能

牌号 密度／（ｇ·ｃｍ－３） 硬度／ＨＢ／ＭＰａ 抗拉强度／ＭＰａ 伸长率／％ 弹性模量／ＧＰａ

Ｗ１４２

１４２－１

１３１

１７３

１６３

１７．３～１７．５

１７．１～１７．８

１７．９～１８．２

１６．９～１７．２

＞１７．２

２８００～３２００

２８００～３２００

２８００～３４００

２４００～２８００

＞２６００

６８６～８３４

－－

＞５８８

＞６８６

＞６８６

２～５

２～５

－－

－－

－－

３１４

３１４

３１４～３３３

２５５～３１４

＞２７４

为了进一步提高合金的性能，采用了三元或多元添加剂。在 Ｗ－Ｎｉ－Ｆｅ中加入少量的稀

有元素可以改善其力学性能，提高其强度和硬度。加入微量元素 Ｐｄ、Ｃｒ可减小两面角而获得

较好性能；加入 Ｒｅ具有强化的效果；加入微量的 Ａｌ和 Ｔｉ，可形成γ硬化相，在热处理时会形成

极细的弥散相均匀析出，从而显著提高其强度和硬度，而延性则降低很少。

美国加州（Ｃｅｒａｃｏｎ）开发了气相沉积 Ｎｉ包覆的 Ｗ粉，生产出高横向断裂强度的 Ｗ－Ｎｉ－Ｆｅ

合金。应用 Ｎｉ包 Ｗ粉，由于可避免 Ｗ－Ｗ 的接触，横向断裂强度增加到 ２１９１ＭＰａ，比普通的

合金高出很多。

表 １４－６ Ｗ－Ｎｉ－Ｆｅ合金牌号、化学成分

牌 号
化学成分／％

Ｗ Ｎｉ Ｆｅ Ｃｏ

９５Ｗ－３．５Ｎｉ－１．５Ｆｅ

９５Ｗ－２．５Ｎｉ－２．５Ｆｅ

９５Ｗ－７Ｎｉ－３Ｆｅ

ＧＷ－１

９５

９５

９０

９５．５

３．５

２．５

７

２

１．５

２．５

３

２．２

－－

－－

－－

０．３
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表 １４－７ 航空工业用 Ｗ－Ｎｉ－Ｆｅ系合金的性能

牌号 密度／（ｇ·ｃｍ－３） 硬度／ＨＲＣ 抗拉强度／ＭＰａ 伸长率／％ 弹性模量／ＧＰａ

９５Ｗ－３．５Ｎｉ－１．５Ｆｅ

９５Ｗ－２．５Ｎｉ－２．５Ｆｅ

９５Ｗ－７Ｎｉ－３Ｆｅ

ＧＷ－１

１８～１８．１

１８～１８．１

１７

１８

２８

２６～３１

２５

３０

８６３

８６３

８３４

９０４

１０～１５

１０～１５

１５

３～６

３６３

３６３

２６５

３７０

３．Ｗ－Ｎｉ－Ｃｏ系合金

因为 Ｃｏ价格昂贵，因此使 Ｗ－Ｎｉ－Ｃｏ高密度合金的工业价值减少，因而研究和报道也甚

少。但是有人使用了 Ｎｉ－Ｃｏ涂覆的钨粉，制取了成分为 ９５Ｗ－３．５（４０Ｎｉ－６０Ｃｏ）－１．５Ｆｅ合

金，在 １４００℃进行烧结具有固相和液相两者烧结的显微组织，而且获得了最佳的力学性能。

日本资料报道，在 Ｗ－Ｎｉ－Ｆｅ合金中，Ｎｉ∶Ｆｅ比为 １∶４时加入 ｗ（Ｃｏ）０．５％制取的 Ｗ－Ｎｉ－Ｆｅ－

Ｃｏ合金的力学性能比没有加 Ｃｏ的 Ｗ－Ｎｉ－Ｆｅ合金的力学性能高，其抗拉强度增加约 ２％，伸

长率增加约 ４％。因为适量 Ｃｏ的加入，使合金中的 Ｗ－Ｗ 晶粒间有较好的湿润性，从而提高

了性能，Ｗ－Ｎｉ－Ｃｏ合金的烧结条件和力学性能见表 １４－３。

４．高密度钨基合金的新系列

在Ｗ －Ｎｉ－Ｆｅ系合金中加入少量 Ｂ４Ｃ形成的新合金有９５Ｗ ～３．５Ｎｉ－ｌ．５Ｆｅ＋（１．５２～

２．８３）Ｂ４Ｃ和 ９０Ｗ～７Ｎｉ－３Ｆｅ＋（２．６～６．０）Ｂ４Ｃ两种合金。采用冷压和烧结（１４５０～１４７０℃，Ｈ２

中 ）或热压，可以制成高强度的硬质材料。含１．５２％Ｂ４Ｃ的合金具有相当高的断裂韧性，含

ｗ（Ｂ４Ｃ）２．５０％ ～２．８３％合金具有很高的硬度，可与 ＷＣ＋Ｃｏ硬质合金相比。这种材料由于生

成分布均匀、晶粒细小的钨硼化物，而使其韧性、硬度、压缩强度和抗磨损性等得到改善。

美国研制出一种具有高绝热前切应力的 Ｗ－Ｎｉ－Ｍｎ新型高密度合金，该合金能在 １２００～

１３００℃范围内烧结而成。由于它具有高绝热剪切应力，因而很适用于穿甲弹材料，当作弹头

使用时，具有自锐性而不会降低其穿透深度，它能与贫化铀弹头相竞争。

三、高密度钨合金的应用

高密度钨合金是采用液相烧结工艺并且加各种强化手段而制得的，由于它具有一系列十

分优异的物理 －力学性能，所以它一问世就很快得到各有关部门的重视和广泛应用，其总的应

用趋势是早期以军用为主，现已逐步向民用转移，因而产量在迅速增加。其主要工业领域应用

的情况概述如下。

１．航空航天工业中的应用

陀螺仪是飞机、卫星、各种导弹和宇宙飞船的导航系统和控制系统的心脏，陀螺仪转子的

工作转速为 ２００００ｒ／ｍｉｎ，需要一种既有高的密度，又有足够高够强的材料，高密度钨合金是最

理想的材料。现在世界各国所研制的各种卫星、导弹的导航仪器中，转子材料已普遍采用高密

度钨合金，陀螺仪中调整片、配重螺丝、导向装置平衡锤都是由高密度钨合金制成的。

在现代飞机制造工业中，为了保证飞机具有优良的性能，很多关键零部件部采用了各种类

型的高密度合金。除了陀螺仪转子外，自动驾驶仪及方向平衡配重块、飞机发动机的平衡锤、

高速旋转下控制分油门调节油量的质量块等都是采用高密度钨合金制成的。在飞机的减振力
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面，高密度合金也起着重大的作用。在美国有些类型的飞机上，每一架飞机中用于配重的高密

度合金竟达数百公斤。

２．在军事工业中的应用

随着现代军事工业的发展，为了进一步提高武器的威力，对制造各种武器的材料提出了越

来越高的要求，高密度钨合金因此而受到重视，并大量地被采用，

（１）动能穿甲弹弹芯材料

在第二次世界大战中，曾大量使用 ＷＣ－Ｃｏ合金制造各种穿甲弹头，随着坦克设计的改进

和新型装甲的出现，使用 ＷＣ－Ｃｏ制造的穿甲弹头已不能胜任，从而开始广泛地改用高密度合

金作为穿甲弹弹芯材料，用高密度合金制造的穿甲弹弹芯可以穿透 １７８ｍｍ厚的装甲钢板。

（２）聚能弹中的材料

随着坦克型式的更新，原来的装甲改为用复合结构，外形也更进一步地特殊化，用一般的

穿甲弹已不能胜任，因此而研制出一种聚能弹。聚能弹用的药型罩材料采用高密度合金制造，

它产生的射流集中且动能大，其穿透能力大大提高。

（３）导弹中的材料

高密度钨合金除了用作导弹导航仪的陀螺转子、配重螺丝、调整片之外，还用来制造导弹

弹体。有些类型的弹头，使用几十公斤的钨合金半球体。

３．在机械制造、仪表及轻工业中的应用

（１）机械制造业

在机械制造业最有代表性的应用是制造压铸模。压铸模的工作条件非常苛刻，它必须承

受高温、高压和金属液流的冲刷，又必须抗氧化、抗腐蚀和耐热冲击。实践证明，与使用钢模相

比，使用高密度钨合金作为压铸模材料的使用寿命可以提高数倍至数十倍，美国通用电气公司

已用高密度钨合金压铸模压铸灰口铸铁、可锻铸铁、球墨铸铁、低碳钢、合金钢、不锈钢和工具

钢等压铸件，取得了较好的效果。使用高密度钨合金也可以制造挤压模具。在机械加工中采

用高密度钨合金制作刀夹、刀杆、镗杆可以进行大的切削量，减少刀具在切削时的振动，从而大

大提高零件的加工精度。电火花加工及电化学机床的电极可以选用高密度钨合金制造。在焊

接领域使用 Ｗ－Ｎｉ－Ｃｕ合金制作的电焊嘴，性能优良，可以克服原来易崩裂的问题。伐木链

锯用的小型发动机中使用高密度钨合金配重，可以增大惯性，减小机器体积。

（２）仪表制造业

在仪表制造业中，高密度钨合金可以制造加速计质量块，空中摄影照相机及雷达天线的平

衡器等元件。

（３）轻工业

自动手表的摆锤使用高密度钨合金制造，可以使手表走时准确并且耐用。

４．在电气工业中的应用

（１）电热镦粗

采用高密度钨合金制造铆钉模和热顶锻用的电极及压制电极，其使用寿命比原来使用钢、

铜、硬质合金做成的元件高出数十倍，比 ８０Ｗ－Ｃｕ合金也提高了 ３倍。

（２）触头材料

使用高密度钨合金制成的大电流油开关的接点和高压触头元件，耐电腐性好，在输电领域

获得广泛应用。
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５．在屏蔽材料中的应用

金属吸收射线的能力与其密度成正比，过去人们常用铅作为各种射线的屏蔽材料。高密

度钨合金的密度约为铅的 １．５倍，因此是一种比铅更好的屏蔽材料。主要用在医疗器械和核

燃料储存方面。

６．其他方面的应用

使用高密度合金制作高性能比赛汽车的曲轴，可以保证其精密平衡；用于体育上使用的高

尔夫球拍和网球拍镶块，以增加球拍的动量，减少球拍的振动程度；制作标枪头，使之飞行平

稳、着点准确等等。

我国是钨业大国，钨资源十分丰富，作为钨产品之一的高密度钨合金，应该大力地发展和

广泛地利用这一优势。目前我国高密度钨合金的市场是很大的，其潜力也是很大的，只要努力

地研究、生产和推广应用，其发展前景是很乐观的。
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