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摘   要： 采用电化学充氢与慢应变速率拉伸（SSRT）实验研究充氢时间对 QP980 钢复相组织氢脆特性的

影响 . 应力-应变曲线结果表明，随充氢时间延长，抗拉强度与延伸率显著下降，但氢的存在不影响断裂前的

加工硬化速率 . 断口形貌分析表明，在无氢情况下，试样中部为韧窝与准解理混合断裂，边缘部分为韧窝断

裂；充氢后试样的混合断裂区增大，且随充氢时间的延长，准解理单元刻面尺寸增大 . 通过二次裂纹和组织观

察发现，当氢浓度较低时，铁素体与马氏体的相界面成为裂纹源主要位置，裂纹沿马氏体与铁素体相界面扩

展并被铁素体钝化，形成微孔缩聚式裂纹，表明此时氢致局部塑性理论(HELP)为氢脆主导机制；当氢浓度较

高时，裂纹转变为发丝状裂纹并穿过基体铁素体组织内部，表明氢致弱键理论(HEDE)为主导机制 .
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Abstract： The effect of hydrogen charging time on the hydrogen embrittlement （HE） of the 
multiphase microstructure of QP980 steel was studied by electrochemical hydrogen charging and 
slow strain rate tensile （SSRT） tests.  The stress-strain curve shows that the tensile strength and 
elongation decrease significantly with the increase of hydrogen charging time， but the presence of 
hydrogen does not affect the work hardening rate before fracture.  The fracture morphology 
analysis shows that in the absence of hydrogen， the fracture mode at the center of the specimen is 
a mixed dimple and quasi-cleavage， and the edge region exhibits a dimple fracture morphology.  
After hydrogen charging， the mixed fracture zone of the specimen expands， and the unit facet 
size of quasi-cleavage increases with prolonged hydrogen charging time.  Observations of 
secondary cracks and microstructure revealed that at lower hydrogen concentrations， the phase 
interfaces between ferrite and martensite served as the primary sites for crack initiation.  These 
cracks propagated along the ferrite-martensite interfaces but were blunted by the ferrite phase， 
resulting in microvoid-coalescence type cracks.  This indicates that the hydrogen-enhanced 
localized plasticity （HELP） mechanism was the dominant hydrogen embrittlement mechanism 
under these conditions.  When hydrogen concentration is high， the cracks transform into hairline 
cracks and pass through the matrix ferrite structure， indicating that the hydrogen-enhanced 
decohesion （HEDE） is the dominant mechanism.
Key words： QP980 steel； hydrogen charging； hydrogen-induced crack； slow strain rate tensile； 
hydrogen embrittlement mechanism
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近年来，汽车轻量化成为提高燃油经济性、

降低温室气体排放的重要手段 . 先进高强钢的发

展为实现轻量化技术提供了有效途径［1］.QP 钢，

即 淬 火 - 碳 分 配 处 理 钢（quenching-partitioning 

steel），其工艺得益于碳在马氏体与奥氏体组织中

的扩散，得到了具有较高相变诱导塑性（TRIP）效

应的第三代高强钢［2］.QP 钢主要由马氏体、铁素

体、残余奥氏体三相构成，奥氏体和铁素体相可

提高其塑性，马氏体相则能提高其强度［3-5］. 因此，

QP 钢 兼 具 超 高 强 度 与 优 良 的 塑 性（抗 拉 强 度

800~1 500 MPa，延伸率 15%~40%）［6］，被广泛应

用于碰撞安全性要求较高的部位，如白车身的 A

柱、B 柱、座椅边板、铰链内板、电池包托架等［7］.

然而，强度的提高一定程度上会造成材料抗

延迟断裂和抗疲劳性能的下降［8-9］. 尤其在氢环境

下，有研究表明，当钢的抗拉强度超过 1 000 MPa

后，氢脆现象将不可避免 . 高强钢的氢脆敏感性

与其内在显微组织有密切关系［10］. 王金荣等［11］研

究了 2 种强度级别相同但显微组织不同的 DP980

和 QP980 钢在抗氢脆性能上的差异 . 结果表明：

QP980 钢的氢脆敏感性显著高于 DP980 钢；从组

织上看，QP980 钢中的残余奥氏体在变形过程中

会产生 TRIP 效应［12］，新生成的马氏体诱发氢致

裂纹的萌生和扩展［13］，导致 QP980 钢的氢脆敏感

性提高；此外，QP980 钢中 C 和 Si 元素含量高于

DP980 钢，由于 C 和 Si 元素容易发生偏析，可以

促进高强钢在酸性环境下对氢的吸收，从而进一

步增大高强钢的氢脆敏感性［14］. 因此，QP980 钢的

氢脆敏感性高于 DP980 钢 .

为 探 究 QP 钢 中 氢 陷 阱 的 微 观 结 构 位 置 ，

Zhou 等［15］对比研究了 QP980 钢与 QP1180 钢显微

组织差异对氢脆敏感性的影响，发现相界、晶界

等缺陷为 QP 钢的主要氢陷阱位置 .QP1180 钢的

氢陷阱数量大约为 QP980 钢的 2.7 倍，这使其具

有比 QP980 钢更好的抗氢脆性能 . 然而，Wang

等［16］的研究表明 QP980 钢比 QP1180 钢具有更好

的抗氢脆性能 . 这得益于该实验所用 QP980 钢具

有更高体积分数的细小铁素体晶粒 . 对比 Zhou

等［15］与 Wang 等［16］的研究结果可知，铁素体组织

对 QP 钢的氢脆特性有重要影响 .Kim 等［17］研究发

现，不同预应变下 QP980 钢的氢致裂纹起裂位置

与氢致塑性损失均有明显差异，这是因为不同预

应变条件下，各组织的位错、晶界等参数有明显

变化，从而导致各组织对氢脆敏感性的改变 .

QP980 钢在工业生产过程中（如酸洗、镀层

和焊接）均可能渗入氢而导致脆化，且不同阶段

渗入的氢浓度也有所不同 . 因此，为预防氢脆现

象的发生，探明不同氢浓度下 QP980 钢的氢脆行

为是十分重要的 . 本文基于电化学充氢法，通过

控制充氢时间来定性调节氢浓度；采用慢应变速

率拉伸（SSRT）实验来评价不同充氢时间后试样

的氢脆敏感性 . 结合断口形貌和二次氢致裂纹观

察，分析复相组织（铁素体、马氏体和残余奥氏

体）中各组成相的氢脆倾向性，并获得不同充氢

条件下 QP980 钢的氢脆机理 .

1　实  验

1. 1　实验材料

本实验材料采用 QP980 钢，由攀钢集团提

供，其化学成分（质量分数）如下：C 为 0.21%，Si

为 1.6%~1.9%，S 为 0.003%，P 为 0.011%，Mn 为

2.1%~2.5%，Nb 为 0.02%；抗拉强度 1 099 MPa，屈

服强度 609 MPa，延伸率可达 18.0%. 其显微组织

为铁素体、马氏体和残余奥氏体（即 67.36% F+

22.76% M+9.88% RA，其中数字表示各相的体积

分数），组织形貌如图 1 所示 .

1. 2　实验方法

本实验使用板状试样，其拉伸平行段长度为

28 mm. 充氢前用生料带将试样夹持端部分缠绕

覆盖，并测量试样实际暴露于溶液中的面积 . 以

试样为阴极，铂电极为阳极，使用 MS-605D 可调

直流电源进行电化学预充氢，设定充氢电流密度

为 0.05 mA/mm2. 电解液为质量分数 3% 的 NaCl

与 0.3% 的 NH4SCN 混合溶液 . 设置了充氢时间分

别为 0，2，12，24 h 的 4 组试样 . 充氢完成后，对各

组试样立即进行慢应变速率拉伸实验，以上 4 组

F—铁素体，M—马氏体，RA—残余奥氏体 .

图1　QP980钢的SEM显微组织

Fig. 1　SEM microstructure of QP980 steel
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试样分别命名为 HF，HC-2h，HC-12h 和 HC-24h.

此外，为了研究此氢脆行为的可逆性，将充氢 24 h

的试样在室温空气中放置 24 h 后，再进行慢拉伸

实验，该试样命名为 HC-24h/24h.SSRT 试验机型

号为 C228-SSRT，应变速率为 1×10-5 s-1. 实验得

到不同充氢时间下的应力-应变曲线，并得到延

伸率、抗拉强度等力学性能指标，以延伸率和抗

拉强度的损失表征不同条件下的氢脆特性（或称

氢脆指数，εreduction）. 例如，基于延伸率的氢脆指数

计算公式如下：

εreduction =
εwithout H - εwith H

εwithout H

´ 100. （1）

式中：εwithout H 与 εwith H 分别表示充氢前后的延伸率 .

采用场发射扫描电镜（SEM）Sigma500 观察试样

拉伸断口形貌；在断口处取样，制备金相试样，并

采用 SEM 观察主断裂面下的二次裂纹和显微组

织，其观察位置如图 2 所示 .

2　结  果

2. 1　试样不同充氢时间下的拉伸性能

根据 Kim 等［17］的研究结果，QP980 钢中氢扩

散速率为 1.44×10-7 cm2/s，氢渗透深度计算公式

如下：

x= 2Dt . （2）
式中：x 为氢渗透深度，mm；D 为氢在 QP980 钢中

的扩散系数；t为充氢时长，s.将本实验的试样厚度

1.6 mm 代入式（2），计算得充氢约 6.17 h 后氢原

子即可渗透至试样中心，由此，可认为 HC-2h 试

样为低氢浓度状态，HC-12h 与 HC-24h 试样为高

氢浓度状态 .

图 3a 为 QP980 钢试样在不同充氢时间下的

应力-应变曲线，试样的断裂行为均发生在进入

屈服阶段之后 .HF，HC-2h，HC-12h，HC-24h 试

样的抗拉强度分别为 1 172，1 019，855，808 MPa，

最大应变则分别为 0.199，0.095，0.049，0.047.HC-
24h/24h 试样抗拉强度为 1 038 MPa，最大应变可

达 0.213. 这表明 QP980 钢氢脆敏感性较高，仅充

氢 2 h 最大应变即降低至未充氢试样的 47.7%. 随

充氢时间延长，试样的抗拉强度不断下降 . 充氢

时间达到 12 h 时，试样最大应变仅为未充氢试样

的 25.1%.HC-24h 试样的抗拉强度与最大应变都

与 HC-12h 试样接近，意味着试样在充氢 12 h 后

已经接近饱和氢浓度，这符合基于氢扩散系数的

计算结果 .

当充氢试样在空气中放置足够长的时间后，

由于氢的外溢，其抗拉强度可以完全恢复，最大

应变甚至高于未充氢试样，表现出良好的塑性，

说明充氢对试样拉伸性能造成的影响是可逆的 .

同时，不同充氢时长下的试样，在应力-应变图中

的屈服强度未表现出明显差异 . 有研究表明，氢

对材料的屈服强度没有明显影响［18］，这与本实验

结果相符 .

图2　二次裂纹的观察位置

Fig. 2　Observation location of secondary cracks

图3　QP980钢的慢应变速率拉伸实验结果

Fig. 3　SSRT test results of QP980 steel
（a）—应力-应变曲线； （b）—加工硬化速率-真应变曲线 .
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加工硬化速率-真应变曲线如图 3b 所示，在

试样断裂前，各组试样的加工硬化速率基本一

致，这意味着氢浓度的增加对 QP980 钢试样的加

工硬化速率几乎不造成影响，但会大幅降低其整

体延伸率 .

试样的抗拉强度和延伸率的损失率如表 1 所

示，可见 QP980 钢的氢脆指数随充氢时间延长而

增加，在充氢 12 h 后逐渐趋于稳定 . 其中延伸率

损失尤为显著，充氢 2 h 后延伸率损失率下降

52.5%. 值得注意的是，HC-24h/24h 试样抗拉强度

损失率仅为 4.9%，而延伸率则超过未充氢试样，表

明该试样放置 24 h 后几乎完全恢复了力学性能，

充氢对 QP980钢力学性能的影响是完全可逆的 .

2. 2　断口形貌观察

图 4 为不同充氢时间下试样的断口形貌 . 根

据宏观断口特征可以看出，所有试样的主裂纹均

从中心区域萌发，并向边缘扩展，如图 4a，4d，4g，

4j 所示 . 断面均可分为中部混合断裂区与边缘韧

断区两个部分，但不同充氢时间下各试样微观断

裂特征有明显差异 .HF 试样边缘的韧断区（图 4c）

较宽，呈现明显的韧窝断口，且韧窝细密；中部混

合断裂区则表现为穿晶断裂（图 4b），且能看到明

显的微裂纹（图中箭头所示），但准解理单元刻面

较小，韧性断裂特征明显 .HC-2h 试样断口如图

4d~4f 所示，中部混合断裂区（图 4e）为明显的穿

晶断裂 . 相比于 HF 试样，该区范围更大，且准解理

单元刻面增大，解理面（QC）明显，脆断特征更显

著 . 同时，边缘韧断区（图 4f）也出现了少部分穿晶

断裂，表现出部分脆断特性 . 此外，在韧断区和混

合断裂区过渡的部位还出现了明显的裂纹 .HC-
24h 试样断口形貌如图 4g~4i 所示，试样断面平

整，边缘韧断区（图 4i）的韧窝已经不太明显，并

有较明显的穿晶断裂，中部混合断裂区出现撕裂

晶粒的裂纹（图 4h 中箭头所示），整个试样脆化明

显 . 图 4j~图 4l 为 HC-24h/24h 试样的断口形貌图，

该试样的断口形貌和 HF 试样相似：韧断区较宽

（图 4l），且韧窝明显，混合断裂区（图 4k）没有较大

的准解理单元刻面，这表明在放置 24 h 后，该试样

的塑性得到了很好的恢复 . 总体而言，充氢时间延

长，试样混合断裂区范围增大，穿晶断裂形成的准

解理单元刻面增大，试样断口趋于平整 .

2. 3　组织与二次裂纹观察

图 5 为试样断口附近的中心组织形态 .HF 试

样的二次裂纹与组织形态如图 5b 所示，该试样在

断口附近微裂纹极少（图 5c 中箭头所示），且所有

裂纹都起源于马氏体与铁素体的相界面，并主要

沿相界面向铁素体内部扩展 . 对比发现，HC-24h/

24h 试样的微裂纹形核位置和扩展方式与 HF 试

样基本一致，如图 5l 所示，主要沿相界面发展，并

止裂于马氏体或铁素体晶粒内部 . 当充氢时间较

短时，HC-2h 试样的氢致二次裂纹位置仍以相界

面为主，但数量明显多于 HF 试样，如图 5e 所示 .

在图 5i 中，HC-24h 试样形成明显的发丝状裂纹

（图 5i 中箭头所示），主要位于铁素体基体上，但

在晶界或相界面出现一定程度的裂尖钝化 . 同

时，从主断裂面的迹线也可以看出，HF，HC-2h 和

HC-24h/24h 这 3 组无氢和低氢浓度条件下的试

样，其观察面边缘的迹线（图中断口轮廓线）都有

大量微小不规则起伏；而 HC-24h 试样的迹线具

有较大尺寸的线性扩展单元，这说明氢浓度的不

同影响了主裂纹的形核和扩展，一定程度上反映

了不同氢浓度下氢脆机理的差异性 .

此外，HC-24h 试样在远离断裂面的侧表面

出现了宏观氢致裂纹，如图 5g 箭头所示 . 宏观裂

纹位于试样平行段与圆弧段交界部位 . 这可能是

因为长时间充氢后，试样氢浓度较高，导致氢致

开裂所需的临界断裂应力降低（图 3a），在拉伸过

程中，试样非平行段也能出现一定量的氢致开裂

现象 .

进一步对比距离主断面 20 μm 区域的中心

截面组织 . 如图 6a 所示，短时间充氢的 QP980 钢

试样内部二次裂纹较多，且与断口附近裂纹类

似，起源于马氏体与铁素体相界面并沿界面扩

展 . 同时，由于塑性变形程度比断口附近小，这些

区域的裂纹延伸距离更短，铁素体组织对微裂纹

的扩展有明显阻碍作用，裂尖钝化现象，呈明显

的微孔缩聚趋势 . 图 6b 中出现了明显的发丝状裂

纹，贯穿马氏体和铁素体组织后形成大尺寸平直

的二次裂纹，即对应断口形貌中形成较大尺寸的

准解理单元刻面（图 4h）；此外，基体中仍保留微

孔形貌的未扩展裂纹，且该裂纹位于马氏体与铁

素体相界面附近，表明高氢浓度下存在部分裂纹

源仍位于马氏体与铁素体相界面 .

表1　试样抗拉强度和延伸率损失率
Table 1　Specimen’s tensile strength and 

elongation loss rate % 

变量

抗拉强度

延伸率

损失率

HC-2h

13. 1

52. 5

HC-12h

27. 6

75. 3

HC-24h

31. 4

76. 2

HC-24h/24h

4. 9

0. 0
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图4　不同充氢时间下试样表面断口形貌

Fig. 4　Surface fracture morphology of specimens under different hydrogen charging time
（a）—HF 断口； （b）—HF 断口 A 区域； （c）—HF 断口 B 区域； （d）—HC-2h 断口； （e）—HC-2h 断口 A 区域； 

（f）—HC-2h 断口 B 区域； （g）—HC-24h 断口； （h）—HC-24h 断口 A 区域； （i）—HC-24h 断口 B 区域；

（j）—HC-24h/24h 断口； （k）—HC-24h/24h 断口 A 区域； （l）—HC-24h/24h 断口 B 区域 .
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上述试样形成的二次裂纹可依据形貌与数

量分为 3 种类型：无氢条件下形成数量较少的钝

化微孔；低氢浓度下裂纹形貌与无氢条件一致，

但数量有明显增多；高氢浓度下出现尖锐细长的

发丝状裂纹，但裂纹数量较少 .

3　讨  论

3. 1　不同氢浓度下微裂纹的起裂与扩展

在无氢与低氢浓度时，QP980 钢试样二次裂

纹均发源于马氏体与铁素体相界面交界处，且裂

纹均在铁素体基体内扩展，并于铁素体中钝化为

孔洞，如图 5c，5f，5l 与图 6a 所示；氢浓度高时，裂

纹直接穿过马氏体与铁素体组织迅速延伸，形成

图 6b 中细长的发丝状裂纹 .Wang 等［16］认为铁素

体钝化氢致裂纹，在一定程度上能起到抗氢脆的

效果，这与本实验中充氢时间较短时的氢脆行为

相符 . 因为当氢浓度较低时，铁素体保留有优良

的塑性；在外应力作用下，铁素体先发生塑性变

形，形变位错在铁素体和马氏体的相界面富集；

可移动位错会诱导氢原子的富集，因此在相界面

萌发微裂纹 . 此时，基体铁素体具有较好钝化氢

致裂纹的作用，微裂纹只能在界面局部扩展，即

形成如图 6a 所示的众多微小孔洞，表明铁素体起

到了抗氢脆的作用 . 氢浓度高时，铁素体抗氢脆

能力显著下降 .HC-24h 试样中铁素体在较低应

力水平下起裂，此时裂纹发展迅速，且由于塑性

变形程度低，其尖端未发生钝化，保持着尖锐的形

貌，说明铁素体已不具备阻止裂纹扩展的功能 . 由

于长时间充氢，在饱和氢浓度下，只需材料发生屈

服，铁素体出现少量塑性变形，可移动位错即可与

高浓度氢原子形成强烈的相互作用，导致在铁素

体基体出现较大尺寸的平直裂纹，这也表明高浓

度氢可以显著脆化铁素体基体 . 由于外应力较低，

且距离断口较远的区域变形更小，该区域萌发的

二次裂纹数量较少 . 最终 HC-24h 试样表现出图

6b 和 5h 所 示 的 现 象 ：裂 纹 尺 寸 较 大 ，但 数 量

较少 .

3. 2　氢浓度对QP980钢氢脆机理的影响

图 7 为不同充氢时间下 QP980 钢氢致断裂过

程示意图 . 在短时间充氢后（图 7a），QP980 钢内

位错等局部缺陷较少，而氢原子则主要分布在界

面处 . 在拉伸过程中，马氏体与铁素体变形程度的

差异使相界面附近局部应力集中，产生更多位错

图5　断口附近中心截面的二次裂纹与组织形态

Fig. 5　Secondary cracks and microstructure of central section near fracture surface
（a）—HF 宏观图； （b）—HF 中心组织； （c）—HF 组织 C 区域放大视图； （d）—HC-2h 宏观图； （e）—HC-2h 中心组织；

（f）—HC-2h组织 C区域放大视图； （g）—HC-24h宏观图； （h）—HC-24h中心组织； （i）—HC-24h组织 C区域放大视图； 

（j）—HC-24h/24h 宏观图； （k）—HC-24h/24h 中心组织； （l）—HC-24h/24h 组织 C 区域放大视图 .

图6　不同充氢时间下基体裂纹形貌

Fig. 6　Crack morphology of matrix under different hydrogen charging time
（a）—HC-2h； （b）—HC-24h.
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并富集了更多氢原子 . 氢原子促进了局部位错富

集，并最终形成微裂纹，因此氢促进了相界面微区

的位错增殖，即 HELP 机制为主导 . 此时氢浓度

低，铁素体位错与氢的相互作用有限，铁素体仍

能产生较多的塑性变形而不断裂，微裂纹可以在

基体中被钝化而不会快速扩展 . 但由于此条件下

微裂纹形成所需临界应变较高，相对较多的局部

微小区域满足微裂纹形核的应力条件，因此形成

了较多的微裂纹 .

当氢浓度较高时，如图 7b 所示，QP980 钢内

氢原子密集分布于组织内 . 拉伸时位错与氢的相

互作用显著，铁素体在较低的应力水平时直接开

裂形成裂纹源，并迅速扩展，形成大型发丝状裂

纹贯穿马氏体与铁素体组织，最终导致试样的整

体断裂 . 断裂过程迅速且断面平整 . 这些准解理

面主要出现在｛110｝滑移面，表现为氢促进了此

晶面的分离，即 HEDE 机制主导，这与 Nagao 等［19］

的研究结果一致 . 但因低应力条件下脆性裂纹形

成后导致试样快速断裂，释放了应力，使得最终

断口表面下的二次裂纹数量少于低氢浓度下的

拉伸试样 .

本实验中 HC-24h/24h 试样力学性能恢复到

未充氢状态，加工硬化速率与未充氢试样一致（图

3）；断裂方式呈现明显的韧性断裂，如图 4j~4l 所

示，同时二次裂纹形成少量微孔（图 5k 与图 5l）. 这

意味着本实验的氢脆行为属于可逆氢脆，即扩散

氢逃逸后，不再影响材料的力学性能 .Kim 等［20］认

为被 QP980 钢吸收的扩散氢主要位于位错与界面

等可逆氢陷阱中，这与本实验现象相符 .

4　结  论

1） 随着充氢时间的延长，QP980 钢的抗拉强

度与延伸率都大幅下降；充氢 24 h 的试样抗拉强

度损失率达到 31.4%，延伸率损失达到未充氢试

样的 76.2%，表现出明显的氢脆行为；但氢的存在

不影响试样断裂前的加工硬化速率 .

2） 对于无氢与低氢浓度下的 QP980 试样，在

外应力作用下，铁素体具备较好的塑性变形能

力，当形变位错在马氏体/铁素体相界面富集时，

氢促进微裂纹在相界面形核；此条件下基体组织

可以钝化微裂纹，形成微孔；当氢浓度较高时，铁

素体基体出现大尺寸发丝状氢致裂纹，表明此条

件下铁素体基体为微裂纹的主要形核位置，断口

形貌中出现明显的大尺寸准解理单元刻面 .

3） 当氢浓度较低时，微孔缩聚式裂纹表明

HELP 为 QP980 钢氢脆的主导机制；当氢浓度较

图7　不同充氢时间下QP980钢氢致断裂过程及氢脆机制

Fig. 7　Hydrogen-induced fracture process and HE mechanism of QP980 steel under different hydrogen 
charging time

（a）—短时间充氢； （b）—长时间充氢 .
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高时，裂纹形貌转变为发丝状裂纹，表明 HEDE

机制占据主导地位 .
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