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控制轧制对高锰高氮奥氏体钢
组织与性能的影响
张楚恒，李艳梅，邓想涛，王昭东

（东北大学 数字钢铁全国重点实验室，辽宁 沈阳 110819）

摘   要： 为提升高锰高氮奥氏体钢的屈服强度，采用 SEM、EBSD 等表征手段，系统研究了控制轧制工艺

对 Fe-Mn-Cr-N 体系高锰高氮奥氏体钢微观组织演变及力学性能的影响，分析了再结晶区轧制和未再结晶

区轧制两种轧制工艺在不同轧制温度下实验钢的组织与性能演变特征 . 当终轧温度从 1 040 ℃下降至 973 ℃

时，实验钢的平均晶粒尺寸减小，同时出现少量变形组织，其强度、塑性和韧性均随终轧温度降低而略有提

高 . 当终轧温度下降至未再结晶区内的 849 ℃时，实验钢内充满具有更高位错密度的变形奥氏体晶粒，屈服

强度和抗拉强度均显著提高 . 未再结晶区的低温轧制可以克服传统高锰奥氏体钢屈服强度不足的局限，获得

较好的综合力学性能 .
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Abstract： To improve the yield strength of high-manganese and high-nitrogen austenitic steels， 
characterization methods such as scanning electron microscope （SEM） and electron backscatter 
diffraction （EBSD） were used， and the influence of the controlled rolling process on the 
microstructure evolution and mechanical properties of high-manganese and high-nitrogen 
austenitic steels in the Fe-Mn-Cr-N system was systematically investigated.  The evolution 
characteristics of the microstructure and properties of the experimental steels were analyzed in 
two rolling processes at different temperatures： rolling in the recrystallization zone and the non-
recrystallization zone.  When the finish rolling temperature decreased from 1 040 ℃ to 973 ℃， 
the average grain size of the experimental steels decreased， and a small amount of deformation 
microstructures appeared.  Accordingly， the strength， plasticity， and toughness were slightly 
improved.  When the finish rolling temperature dropped to 849 ℃ in the non-recrystallization 
zone， the experimental steels were filled with deformed austenite grains with higher dislocation 
density， and the yield strength and tensile strength increased significantly.  Low-temperature 
rolling in the non-recrystallization zone could overcome the limitations of insufficient yield 
strength of traditional high-manganese austenitic steels and obtain better comprehensive 
mechanical properties.
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高锰奥氏体钢是指锰的质量分数在 10% 以

上的合金钢，其通过添加锰元素来稳定奥氏体

相，具有良好的奥氏体稳定性［1］. 该类钢还具有成

本较低、硬度较高、无磁性以及强韧性匹配优异

等特点［2］，因此在国民经济建设的各个领域得到

广泛应用 . 近年来，随着液化天然气储罐、核聚变

反应堆和超低温风洞等工程项目的持续推进，我

国 对 适 用 于 超 低 温 环 境 的 特 殊 钢 需 求 日 益 迫

切［3］. 高锰奥氏体钢因其综合性能展现出在超低

温环境下应用的显著优势 . 然而，高锰奥氏体钢

面心立方的晶体结构在赋予其良好低温韧性的

同时，也导致其屈服强度相对较低，其数值通常

低于 400 MPa，这极大限制了其在高载荷工况下

的应用 .

针对这一性能瓶颈，国内外学者开展了大量

研究 . 氮元素作为高锰奥氏体钢中重要的间隙元

素，因其占据面心立方晶格的八面体间隙位置，

具有较强的固溶强化作用而成为研究热点 .Qi

等［4］证实，在高锰奥氏体钢中添加适量氮元素，可

在显著提高屈服强度的同时，对材料塑性的损害

较小 . 在组织调控方面，Liu 等［5］探究了热轧与固

溶处理对高锰奥氏体钢组织与性能的影响，发现

轧制工艺可通过细化晶粒改善强韧性；Sohn 等［6］

则聚焦 Mn，Al 含量对高锰奥氏体钢低温性能的

调控机制，明确了奥氏体稳定性与低温韧性的关

联 . 然而，现有研究仍存在明显局限：其一，针对

Fe-Mn-Cr-N 体系高锰高氮奥氏体钢的控制轧制

研究较为零散，缺乏对再结晶区与未再结晶区不

同轧制温度下组织演变规律的系统对比；其二，

对轧制工艺引发的强度提升机制，尤其是晶界强

化与位错强化的贡献权重尚不明确；其三，如何

通过轧制工艺突破高锰高氮奥氏体钢高强度与

高塑性平衡的困境，仍缺乏明确的参数支撑与机

理阐释 .

本文以 Fe-Mn-Cr-N 体系高锰高氮奥氏体

钢为研究对象，针对上述研究短板，系统开展了

控制轧制工艺实验，重点探究再结晶区轧制和未

再结晶区轧制两种轧制工艺下不同轧制温度对

实验钢微观组织演变及力学性能的影响 . 本研究

的创新性在于：通过未再结晶区的低温轧制显著

提高了实验钢的屈服强度，突破了传统高锰奥氏

体钢的屈服强度瓶颈，明确了终轧温度对高锰高

氮奥氏体钢位错密度的调控效应，揭示了位错强

化主导屈服强度提升的核心机制 . 研究结果可为

超低温用高锰高氮奥氏体钢的轧制工艺优化提

供理论依据与参数参考 .

1　实验材料及方法

1. 1　实验材料

本研究采用的实验材料为 Fe-Mn-Cr-N 系

高锰高氮奥氏体钢，为提升材料在低温含氢工况

下的抗氢脆性能，在实验钢中加入了一定质量分

数的 Cu 元素 . 实验钢采用 40 kg 加压感应炉进行

熔炼，经加压电渣重熔后锻造成厚度为 100 mm

的矩形坯 . 对矩形坯切取后得到尺寸为 120 mm×

100 mm×100 mm 的钢锭，在 1 200 ℃下完成 4 h

均质化处理后，采用实验室 ϕ 450 mm 可逆式轧

机，通过 7 道次轧制将其加工为厚度 12 mm 的钢

板，热轧总压下量为 88%. 通过待温控制实验钢的

终轧温度，得到 3 块实验钢板的终轧温度分别为

1 040，973，849 ℃，轧制后空冷至室温 . 使用直读

光谱仪（OES）和氮氧分析仪测定实验钢的化学

成分，如表 1 所示 .

1. 2　实验方法

圆棒状拉伸试样及夏比 V 型缺口冲击试样

均取自热轧板的中心位置 . 为评估材料在较弱方

向的力学性能，确保实际服役过程的安全性，拉

伸试样沿垂直于实验钢的轧制方向进行加工，标

距长度为 ϕ5 mm×25 mm，尺寸如图 1 所示 . 拉伸

实验在岛津 AG-X plus 型拉伸试验机上进行，拉

伸速率保持 2 mm/min 不变 . 标准夏比 V 型缺口冲

击试样沿钢板的轧制方向切取，尺寸为 10 mm×

10 mm×55 mm. 采用摆锤冲击试验机测定实验钢

的冲击吸收功，为降低实验误差，每组拉伸与冲

击试验均测试 3 个及以上平行试样 . 采用电火花

线切割机从热轧钢板上切取用于电子背散射衍

射（EBSD）组织观察的试样，对试样纵截面打磨

后，置于体积分数为 12.5% 的高氯酸乙醇溶液中

进行电解抛光，设定抛光电压 25 V，时间 30 s，电

流 0.8 A. 随后，采用 Zeiss Ultra 55 型场发射扫描

电镜进行 EBSD 分析，扫描面积为 116×87 μm2，步

长为 0.3 μm. 使用 HKL CHANNEL 5 软件处理分

析 EBSD 数据 . 此外，使用该型号扫描电镜观察拉

伸试样和冲击试样的断口形貌 .

表1　实验钢的化学成分(质量分数)
Table 1　Chemical composition of experimental 

steels (mass fraction) % 
C

0. 01

Mn

25. 00

Si

0. 23

Cr

13. 5

Cu

1. 04

N

0. 35

Nb

0. 08
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2　实验结果与分析

2. 1　EBSD分析

为探究终轧温度对热轧态实验钢组织演变

的影响，采用 EBSD 技术对不同终轧温度下实验

钢的晶体学特征进行分析，实验钢组织的反极图

（IPF）、大角度晶界（HAGB）分布图和局部取向差

（KAM）分布图如图 2 所示 . 可以看出，终轧温度

为 1 040 ℃时，实验钢的微观组织由等轴奥氏体

晶粒构成，其晶界较为平直，晶粒内部的局部取

向差较小，均为软化的完全再结晶晶粒 . 当终轧

温度下降到 973 ℃时，组织内部出现了更多细小

的等轴奥氏体晶粒，还出现了一些形状不规则、

晶界崎岖的变形晶粒 . 这些变形晶粒内部的局部

取向差较大，表现出较高的自由能，其体积分数

约为 29%，说明热轧板的再结晶并不完全，残留

着未再结晶的硬化奥氏体晶粒 . 图 3 的局部取向

差分布曲线图也表明，终轧温度 973 ℃实验钢局

部取向差整体高于终轧温度 1 040 ℃实验钢（平

均局部取向差分别为 0.73°和 0.54°）. 对两种不同

终轧温度实验钢的晶粒尺寸进行了统计，结果如

图 4 所示 . 统计结果表明，两种实验钢都具有较小

的平均晶粒尺寸，分别为 11.7 μm 和 8.6 μm（不含

孪晶），绝大多数晶粒尺寸小于15 μm，晶粒尺寸越

大，所占比例越小 . 将终轧温度由 1 040 ℃ 降低

至 973 ℃，实现了奥氏体晶粒的小幅度细化 . 当终

轧温度降至未再结晶区的 849 ℃时，实验钢组织

中布满了长条状的变形奥氏体，奥氏体晶粒沿着

轧制方向被拉长，变形晶粒内部的局部取向差较

高（平均局部取向差为 1.40°），且富含小角度晶

界，代表着变形晶粒内部存在大量的位错 . 同时，

与更高终轧温度的实验钢相比，该工艺下晶粒内

孪晶数量显著减少 .

2. 2　力学性能

图 5a 所示为实验钢在室温下的工程应力-应

变曲线 . 能够发现，3 种终轧温度条件下的实验钢

均呈现连续的屈服特性，不同终轧温度下，实验

图1　拉伸试样尺寸（单位：mm）
Fig. 1　Tensile specimen’s size(unit:mm)

图 2　终轧温度实验钢的 EBSD 晶体学分析

Fig. 2　EBSD crystallographic analysis of experimental steels at final rolling temperature
（a）~（c）—终轧温度 1 040 ℃； （d）~（f）—终轧温度 973 ℃； （g）~（i）—终轧温度 849 ℃.
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钢的力学性能差异显著，且力学性能与终轧温度

的关联性较强 . 当终轧温度为 1 040 ℃时，实验钢

的屈服强度、抗拉强度和延伸率分别为 435 MPa，

744 MPa 和 55.0%. 当终轧温度下降到 973 ℃时，

实 验 钢 的 屈 服 强 度 、抗 拉 强 度 和 延 伸 率 相 比

1 040 ℃均有小幅度的提高，屈服强度、抗拉强度

和延伸率分别提高 17 MPa，14 MPa 和 1.7%. 随着

终轧温度下降到未再结晶区范围内的 849 ℃时，

实验钢的屈服强度和抗拉强度均显著提升，分别

达到 770 和 893 MPa，而延伸率出现了一定幅度

的降低，但仍达到 35.9%. 详细的拉伸性能如表 2

所示 .

不同终轧温度实验钢的室温冲击结果如图 5b

所示 . 终轧温度为 1 040 ℃和 973 ℃的实验钢的

室 温 冲 击 功 较 高 ，均 超 过 了 260 J. 终 轧 温 度

973 ℃的实验钢相比 1 040 ℃的实验钢，室温冲

击功小幅提升了 21 J. 终轧温度为 849 ℃的实验

钢的室温冲击功最低，为 159 J.

不同终轧温度下实验钢的加工硬化率曲线

如图 6 所示，分析可知，其加工硬化曲线大致可划

分为 4 个阶段 . 阶段 1：实验钢的加工硬化率随真

应变的增加呈连续且平稳的下降趋势 . 加工硬化

率的稳定变化特征表明，变形过程中由滑移等机

制引发的位错增殖过程未出现显著的加速或减

速现象，因此位错的产生速率大致处于相对稳定

状态 . 阶段 2：加工硬化率下降速率开始减缓，出

现平台，主要原因可能是位错的增殖以及形变孪

晶的出现起到了加工硬化作用［7］. 阶段 3：加工硬

化率缓慢下降 . 在此区域变形时，位错和形变孪

晶的数量逐渐达到饱和，随着变形程度的增加，

新的位错和形变孪晶的产生逐渐减少，因而加工

硬化率缓慢降低［8-9］. 阶段 4：在位错和形变孪晶数

量达到饱和后，加工硬化率迅速下降，发生断裂 .

对比发现，终轧温度为 1 040 ℃和 973 ℃的实验

钢加工硬化率曲线有较多部分重叠，但终轧温度

973 ℃实验钢的加工硬化率整体略高于终轧温度

1 040 ℃实验钢 . 而终轧温度 849 ℃实验钢的加

工硬化率相比 1 040 ℃和 973 ℃实验钢较低，这

可能是由于终轧温度降低到奥氏体再结晶温度

以下时，实验钢内充满着变形晶粒，晶粒内部的

位 错 密 度 很 高 ，抑 制 了 形 变 孪 晶 的 形 核 和 生

长［10］，导致塑性变形能力有所下降 .

2. 3　拉伸断口形貌分析

图 7 为实验钢拉伸断口的 SEM 形貌 . 可以看

出，不同终轧温度的实验钢均表现出典型的韧性

断裂模式，断口表面由大量尺寸各异的韧窝组

成 . 当终轧温度为 1 040 ℃时，实验钢的断口表面

分布着许多大而深的韧窝，部分韧窝的尺寸超过

20 μm，大韧窝的边缘围绕着大量尺寸较小的韧

窝，表明该实验钢具有很好的塑性变形能力 . 当

终轧温度降至 973 ℃时，韧窝整体尺寸和数量与

终轧温度 1 040 ℃实验钢相近，依然可以观察到很

图3　实验钢的局部取向差分布曲线图

Fig. 3　Curve showing local misorientation 
distribution of experimental steels

图4　实验钢的晶粒尺寸及分布统计图

Fig. 4　Statistical chart of grain size and distribution of experimental steels
（a）—平均晶粒尺寸； （b）—晶粒尺寸分布统计图 .
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多尺寸较大的韧窝 . 当终轧温度下降至 849 ℃时，

大韧窝的面积分数、尺寸和深度相比 1 040 ℃和

973 ℃出现了明显的下降，但仍然有许多尺寸达

到 10 μm 的韧窝 . 整体上，3 种终轧温度下的实验

钢均具有优异的塑性变形能力 .

2. 4　冲击断口形貌分析

图 8 为不同终轧温度实验钢室温冲击断口的

SEM 形貌，均选取冲击断口中心区域进行观察分

析 . 可以发现，3 种实验钢均为韧性断裂模式，但

韧窝大小和韧窝深度存在显著的差异 . 终轧温度

1 040 ℃和 973 ℃实验钢的断口表面均由大量尺

寸不等的韧窝组成，而终轧温度 849 ℃实验钢相

比之下，韧窝尺寸较小且深度较浅，并出现了解

理平面 . 这表明终轧温度 849 ℃实验钢的塑性变

形能力及冲击韧性相对较差 .

图5　实验钢的拉伸曲线及室温冲击功

Fig. 5　Tensile curves and room-temperature impact energy of experimental steels
（a）—工程应力-应变曲线； （b）—室温冲击功 .

表2　实验钢的力学性能
Table 2　Mechanical properties of experimental steels 

终轧温

度/℃

1 040

973

849

屈服强度/

MPa

435

452

770

抗拉强度/

MPa

744

758

893

延伸率/%

55. 0

56. 7

35. 9

屈强比

0. 58

0. 60

0. 86

图6　实验钢加工硬化率曲线

Fig. 6　Strain hardening rate curves of experimental steels
（a）—不同终轧温度对比； （b）—终轧温度 1 040 ℃； （c）—终轧温度 973 ℃； （d）—终轧温度 849 ℃.

62



第 11 期 张楚恒等：控制轧制对高锰高氮奥氏体钢组织与性能的影响

3　结果与讨论

与终轧温度为 1 040 ℃的实验钢相比，当终轧

温度降低至 973 ℃时，屈服强度小幅增加 17 MPa.

而终轧温度继续降低至 849 ℃时，屈服强度相比

973 ℃ 实 验 钢 显 著 增 加 318 MPa，增 幅 高 达

70.3%. 高锰钢的屈服强度通常是晶格摩擦应力

(σ0 )、固溶强化 (σss )、晶界强化 (σb )、位错强化 (σd )、

沉淀强化 (σp )及形变孪晶强化 (σm )等多种强化机

制共同作用的结果，这些强化机制相互配合，共

同提高实验钢的强度 . 在金属材料强度分析中，

各强化机制贡献加和，是广泛应用的简化模型，

其核心假设为不同强化机制相互独立，强化效果

具有叠加性［3，11］. 因此屈服强度 Rp0.2 可表示为：

Rp0.2 = σ0 + σss + σb + σd + σp + σm. (1)

需要说明的是，这一模型在学术界存在争

议：部分研究证实，位错强化与晶界强化并非完

全独立，二者存在交互作用，导致材料实际强度

难以通过简单线性叠加精确描述［12］. 尤其在多相

合金或复杂形变条件下，该模型的计算误差可能

超过 10%. 但在本研究中，该模型的应用具有合理

性：本文中的 3 种实验钢均为同一成分体系，终轧

温度均在 849 ℃以上，冷却方式均为空冷，因此，

各实验钢的第二相粒子析出情况可视为近似相

同 . 在 EBSD 图像中并未观察到热轧板内部存在

明显的形变孪晶，在屈服点以前，没有形变孪晶

产生 . 因此，由固溶强化、沉淀强化和形变孪晶强

化导致的实验钢屈服强度的差异在本文中可忽

略不计，模型中仅需聚焦晶界强化与位错强化的

贡献对比 . 本研究采用该模型的核心目的是量化

两种关键强化机制的相对变化趋势，而非追求绝

图7　实验钢拉伸试样断口SEM形貌

Fig. 7　SEM morphologies of tensile fracture surface of experimental steels
（a）~（c）—终轧温度 1 040 ℃； （d）~（f）—终轧温度 973 ℃； （g）~（i）—终轧温度 849 ℃.

图8　实验钢冲击断口的SEM形貌

Fig. 8　SEM morphologies of impact fracture surface of experimental steels
（a）—终轧温度 1 040 ℃； （b）—终轧温度 973 ℃； （c）—终轧温度 849 ℃.
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对强度值的精确计算，因此该简化模型可满足本

文分析需求 .

对于高锰钢，晶界强化和晶粒尺寸的关系可

用霍尔-佩奇关系式表示［13］：

σb =
KHP

d
. (2)

式中：KHP 为材料的霍尔-佩奇系数；d 为材料的平

均晶粒尺寸 .

表明晶界强化对屈服强度的贡献值与平均

晶粒尺寸呈-1/2 次方的关系，即晶粒尺寸越小，

晶界强化对屈服强度的贡献越大 . 除平均晶粒尺

寸外，可看出晶界强化的效果与材料的霍尔-佩

奇系数 KHP 也密切相关，KHP 越大，晶界强化的效

果越好 . 对于高锰奥氏体钢，KHP 的数值一般在

330~485 MPa∙μm1/2之间，本文取 380 MPa∙μm1/2，

计算可得终轧温度 1 040，973 ℃实验钢中晶界强

化的贡献分别为 111，129 MPa. 计算结果表明，通

过降低终轧温度小幅细化晶粒尺寸，对屈服强度

的提升作用较为有限 .

根据位错的形成机制与分布特征，金属材料

中的位错可分为两类：几何必需位错和统计存储

位错 . 几何必需位错是为协调相邻晶粒间的形变

差异、满足晶体连续性要求而产生的具有特定取

向特征的位错，其密度与晶粒间的应变梯度直接

相关［14］. 本研究通过 EBSD 的局部取向差数据计

算几何必需位错密度，采用 Gao 等［15］提出的应变

梯度理论，计算公式为

ρGND =
2∆θ1

ub
= B∆θ1. (3)

式中：ρGND 为几何必需位错的位错密度；u 为采点

的单位长度，本研究中该值为 300 nm；b 为伯格斯

矢量的模，取值为 2.5×10-4 µm；B 为由实验参数与

材料常数推导出的综合系数，即 2/ub；∆θ1 为平均

局部取向差，可从 EBSD 取向差数据中获得 . 取向

差在 3°以上的被视作晶界，在计算几何必需位错

密度时会予以排除 .

计 算 结 果 显 示 ，终 轧 温 度 1 040，973 和

849 ℃实验钢的几何必需位错密度分别为 2.51×

1014，3.40×1014 和 6.52×1014 m-2，随终轧温度降低

呈显著升高趋势，与晶粒变形程度的增加一致 .

统计存储位错是实验钢形变过程中因位错增殖、

交割与缠结形成的随机分布位错，无明显取向关

联性，主要源于材料内部的均匀形变 . 由于统计

存储位错不产生可探测的应变梯度，无法通过

EBSD 直接表征，需结合总位错密度与几何必需

位错密度的关系间接推算 . 参考 Zhu 等［16］的研

究，中低形变程度下统计存储位错占总位错的比

例通常为 15%~35%，在本研究中选取 25% 这一

数 值 进 行 估 算 ，得 到 终 轧 温 度 为 1 040，973 和

849 ℃实验钢的位错密度分别为 3.35×1014，4.53×

1014 和 8.69×1014 m-2. 可见，随着终轧温度降低，位

错密度逐渐增加，当终轧温度下降至未再结晶区

的 849 ℃时，位错密度大幅提高，达到 1 040 ℃实

验钢的 2 倍以上 . 位错密度的大幅增加显著提高

了位错强化效果，是终轧温度 849 ℃的实验钢屈

服强度显著提升的主要原因 .

高位错密度带来高强度的同时，往往对材料

的塑性和韧性产生不利影响 . 材料内部大量存在

的位错会对形变孪晶形成过程中所必需的位错

运动与分解产生阻碍作用［17］，这对于形变孪晶的

形核和生长是不利的 . 孪生作为高锰奥氏体钢中

重要的塑性变形机制，对实验钢塑韧性的提高具

有重要贡献［18］：孪晶界可作为位错运动的阻碍，

产生动态霍尔-佩奇效应，提高材料的强度和塑

性变形能力；还能够缩短位错的平均自由程，促

进位错的增殖，增强基体存储位错的能力，进而

延缓颈缩现象的发生 . 终轧温度 849 ℃实验钢由

于较高的位错密度，形变孪晶的形成受到了很大

限制，导致延伸率和冲击性能相比 1 040 ℃和

973 ℃实验钢出现了一定幅度的下降 . 终轧温度

973 ℃实验钢的位错密度虽然高于 1 040 ℃实验

钢，但平均晶粒尺寸相较 1 040 ℃实验钢更小，晶

粒尺寸的减小有利于增加裂纹扩展路径长度，因

此其塑性和韧性并没有发生下降 .

4　结  论

1） 控制轧制对高锰高氮奥氏体钢的微观组

织具有显著的影响 . 当终轧温度为 1 040 ℃时，实

验钢内部由完全等轴的奥氏体晶粒组成；当终轧

温度降至 973 ℃时，实验钢平均晶粒尺寸减小，

除了等轴奥氏体晶粒外，出现部分变形奥氏体晶

粒；当终轧温度降至未再结晶区的 849 ℃时，实

验钢内充满奥氏体变形晶粒，这些变形晶粒具有

较大取向差且内部存在着大量位错 .

2） 控制轧制引起的微观组织的变化显著影

响实验钢的力学性能 . 随着终轧温度降低，实验

钢的屈服强度和抗拉强度均有所提高 . 当终轧温

度从 1 040 ℃降至 973 ℃时，实验钢的屈服强度

和抗拉强度仅有略微的提升；但当温度进一步降

至奥氏体未再结晶区的 849 ℃时，实验钢的屈服
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强度相比 973 ℃时大幅提升 70.3%，达 770 MPa，

突破了高锰奥氏体钢屈服强度通常较低的局限 .

此时塑性和冲击韧性虽有所下降，但室温延伸率

和冲击功分别为 35.9% 和 159 J，仍保持优良的综

合力学性能 .
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