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摘   要： 本文对比了 Fe−11Mn−4Al−0. 2C 中锰钢变形过程中增塑机制和力学性能的演变规律 . 随应变

速率增加（0. 002~200 s-1），中锰钢屈服强度和抗拉强度的变化趋势截然相反，屈服强度从 507 MPa 增加到

649 MPa，但 抗 拉 强 度 却 从 1 089 MPa 降 低 到 876 MPa. 准 静 态 加 载 时 增 塑 机 制 以 强 相 变 诱 导 塑 性

（transformation‐induced plasticity，TRIP）效应为主；动态加载初期增塑机制以弱 TRIP 效应为主，加载后期

TRIP 效应消失，转变为温升软化效应和孪晶诱导塑性（twinning‐induced plasticity，TWIP）效应 . 动态加载初

期的位错运动速率远高于准静态的，这导致动态的屈服强度高于准静态的 . 随着应变的增加，动态加载逐渐

累积的绝热温升抑制了马氏体相变，降低了加工硬化能力，而准静态加载则不断产生高硬度马氏体，导致准

静态的抗拉强度高于动态的 .
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Abstract： The evolution of plasticizing mechanism and mechanical properties of the Fe-11Mn-
4Al-0. 2C medium-Mn steel during deformation were compared in this paper.  With the increase 
of strain rate （0. 002~200 s-1）， the trends of changes in yield strength and tensile strength for the 
medium-Mn steel are completely opposite.  The yield strength increases from 507 MPa to 
649 MPa， while the tensile strength decreases from 1 089 MPa to 876 MPa.  The plasticizing 
mechanism of quasi‑static loading is dominated by the strong TRIP （transformation‑induced 
plasticity） effect.  The plasticizing mechanism is dominated by the weak TRIP effect in the initial 
stage of dynamic loading， and the TRIP effect disappears and the plasticizing mechanism changes 
into the temperature rise softening effect and the TWIP （twinning‑induced plasticity） effect in the 
later stage of dynamic loading.  The dislocation motion rate in the initial stage of dynamic loading 
is much higher than that of quasi‑static loading， which results in the higher yield strength of 
dynamic loading than that of quasi‑static loading.  With the increase of strain， the cumulative 
adiabatic temperature rise inhibits the martensitic transformation and reduces the work‑hardening 
capacity under dynamic loading， while the high hardness martensite is produced continuously 
under quasi‑static loading， which results in the tensile strength of quasi‑static loading higher than 
that of dynamic loading.
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在全球各大经济体制定了严格的 CO2排放标

准的背景下，轻量化成为汽车行业的一大趋势，

但传统汽车钢难以符合轻量化标准，因此开发具

有高强高塑性能的新型汽车钢是必要的 . 中锰钢

的强塑积可以达到 70 GPa·%，具有优异的力学

性能，是理想的第三代汽车用高强钢［1-2］.

汽车零部件生产制造过程中钢材的应变速

率大约为 10-1~101 s-1，而在行驶中发生碰撞时钢

制零部件的应变速率则高达 102~103 s-1. 研究表

明［3-4］，汽车用钢准静态（<10-1 s-1）和动态（>10-1 s-1）

的力学性能呈现极大差异，有的呈现正的应变速

率敏感性，有的呈现负的，也有的对应变速率变

化不敏感 . 其中最重要的一个原因是动态变形过

程中不可避免地产生绝热温升，极大地影响了增

塑 机 制 . Tian 等 ［5］对 0.11C-0.62Si-1.65Mn 钢

（TRIP 钢）进行研究，发现动态加载的绝热温升提

高了 TRIP 钢的奥氏体稳定性，抑制了奥氏体在

变形过程中向马氏体转变时引入的相变强化和

塑性增长，即 TRIP 效应 . Sahu 等 ［6］对 Fe−24Mn−
0.1C−0.5Si−1/3Al 钢（TWIP 钢）进行了不同应变

速率（10-3~103 s-1）的研究，发现高应变速率的绝

热温升导致动态再结晶，降低相变驱动力，稳定

奥氏体相 . Xu 等［7］、Hwang 等［8］、Lee 等［9］的研究

表明，随着应变速率的增大，奥氏体稳定性/层错

能提高，增塑机制由以 TRIP 效应为主，转变为以

TWIP 效应为主，再转变为以位错滑移为主，从而

获得不同的力学性能 .

目前关于中锰钢的研究多是基于准静态变

形（<10-1 s-1），缺少动态变形（>10-1 s-1），特别是动

态变形过程中的定量研究 . 由于高强钢准静态和

动态力学性能差异过大，为了保证中锰钢生产便

捷性和使用安全性，需要开展中锰钢动态变形的

相关研究工作，补全动态变形的数据，提高中锰

钢在汽车行业中的竞争优势 .

本文对中锰钢进行准静态和动态拉伸试验，

并通过特殊设计的拉伸试样及夹具，实现中锰钢

动 态 拉 伸 中 断 试 验 . 通 过 XRD（X-ray 

diffraction）、SEM（scanning electron microscope）、

TEM（transmission electron microscope）等组织表

征方法，分析相变马氏体、变形孪晶等微观组织

特征 . 研究应变速率对中锰钢力学性能的影响，

定量研究准静态和动态加载不同应变下增塑机

制演变规律 .

1　拉伸试验

1. 1　准静态和动态拉伸试验

本文选择的 Fe−11Mn−4Al−0.2C 中锰钢合金

成分为 10.63 %Mn，0.23 %C，4.13 %Al. 原材料在

真空感应炉中熔炼铸造成钢锭，钢锭在 1 250 ℃

的温度下保温 2 h，然后锻造成厚度为 50 mm 的

锻坯件，空冷至室温 . 锻坯件在 1 150~850 ℃进行

热轧，轧至 4 mm 厚，空冷至室温，轧制总变形量

为 92%，再进行冷轧，轧至 1 mm 厚，轧制总变形

量为 75%. 根据前期研究［10-11］，中锰钢 Ac1=570 ℃、

Ac2=830 ℃、Ms=86 ℃，在 850 ℃保温 5 min，淬火

处理后具有良好的准静态力学性能 . 因此，本文

选择的冷轧板热处理工艺是 850 ℃保温 5 min 并

水冷至室温 .

热处理后的钢板沿轧制方向切割成如图 1

所示的拉伸试样 . 采用 SANS-CMT 5000 型万能

试验机和 HTM 5020 高速拉伸试验机进行不同

应变速率（0.002~200 s-1）的室温拉伸试验，获得

工程应力−应变曲线和力学性能变化规律，如图

2 所示 . 图 2a 中 0.002 s-1 和 0.02 s-1 曲线出现了明

显锯齿状变化，这是由于在变形过程中溶质原子

（C，Mn）与位错不断钉扎和脱钉，从而产生应力

锯齿 . 随着应变速率增大，位错运动速率将远高

于溶质原子扩散速率，钉扎和脱钉循环现象减

弱，曲线较为平滑［12-13］. 另外，200 s-1 曲线出现大

幅度波动，这是由于固体材料在承受外部载荷时

具有惯性，当加载时间过短时，应力和应变在固

体中以波的形式传播和相互作用引起扰动，导致

曲线大幅波动［14-15］. 图 2b 中随应变速率增大，中

锰钢屈服强度从 507 MPa 增加到 649 MPa，抗拉

强度从 1 089 MPa 降低到 876 MPa. 分析中锰钢

力学性能变化规律，在图 2a 中工程应变 εe=0.12

处出现了明显的交叉点，在变形初期（εe=0~0.12）

流变应力呈正的应变速率敏感性，在变形后期

（εe=0.12~断裂）流变应力呈负的应变速率敏感

性 . 流变应力的应变速率敏感性由正转负，必然

与增塑机制（TRIP 效应、绝热温升等）有关 . 为探

明准静态和动态加载下增塑机制演变规律，本文

选择 0.002 s-1 和 0.2 s-1 应变速率，进行中断拉伸

试验 .

1. 2　中断拉伸试验

由于动态加载变形时间过短，难以定量研

究，本文通过一种中断装置（如图 3 和图 4 所示），
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实现动态拉伸过程中应变的控制 . 图 3 中鱼骨

拉 伸试样的平行段的长度为 12.5 mm，宽度为

5 mm，与常规拉伸试样（图 1）平行段尺寸相同，

保证加载时受力情况相同，并采用圆弧过渡，避

免应力集中 . 中断装置加载时，图 4 中平行段被拉

长，当夹具的平面 1 与鱼骨拉伸试样的平面 2 接

触时，平行段变形结束，随后鱼骨拉伸试样的圆

弧 承 受 应 力 ，最 终 断 裂 . 本 文 进 行 了 准 静 态

（0.002 s-1）和动态（0.2 s-1）加载中断拉伸试验，鱼

骨拉伸试样的 X 取值分别为 14.75，12.25，11 mm，

实现工程应变分别为 0.10，0.25，0.35 的中断拉伸

试验，得到工程应力−应变曲线，如图 5a 和图 5b

所示，0.002 s-1 和 0.2 s-1 工程应力−应变曲线在工

程 应 变 εe=0.12 处 交 叉 ，如 图 5c 所 示 ，具 有 代

表性 .

结合后续的组织表征试验，判断增塑机制的

演变过程 .样品进行电化学抛光，电极参数为20 V，

3.5 mA，30 s，25 ℃，采用 XRD 和 EBSD（electron 

backscattered diffraction）观察微观组织 . 样品电化

学抛光后，用25%的亚硫酸氢钠水溶液蚀刻3~5 s，

采 用 SEM，EDS（energy dispersive spectroscopy）

进行显微组织观察 . 样品磨成 30~50 µm 薄片，进

行电解双喷，电解液为 5% 高氯酸酒精溶液，电解

参数为-30 ℃，50 V，25 mA，采用 TEM 进行显微

组织观察 .

图2　中锰钢0.002~200 s-1加载力学性能

Fig. 2　Mechanical properties of medium-Mn steel
samples at strain rates of 0.002~200 s-1

（a）—工程应力−应变曲线； （b）—屈服强度和抗拉强度 .

图1　拉伸试样尺寸（单位：mm）
Fig. 1　Dimensions of tensile test specimen（unit: mm）

图4　外部夹具

Fig. 4　External fixture device

图3　鱼骨拉伸试样尺寸（X=11，12.25，14.75；单位：mm）
Fig. 3　Dimensions of fish bone tensile specimen

（X=11，12.25，14.75；unit：mm）
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2　结果与讨论

2. 1　微观组织

中锰钢变形前的组织形貌如图 6 所示，组织

由铁素体和奥氏体组成，组织形貌为等轴状，通

过 Image Pro Plus 软件统计晶粒尺寸，铁素体晶粒

尺寸为 0.49 μm，奥氏体晶粒尺寸为 1.08 μm. 通

过 SEM−EDS 测量奥氏体和铁素体晶粒的 Mn 含

量分布特点，并使用 DICTRA 软件模拟计算 Al 和

C 元素分布特点，结果如图 7 所示 . 奥氏体晶粒的

Mn、Al 和 C 质量分数的平均值分别为 12.26%，

4.06% 和 0.248%，相较铁素体，奥氏体含有更多

Mn、C 元素，更少 Al 元素 .

中锰钢准静态和动态加载不同应变时的组

织形貌分别如图 8 和图 9 所示，在载荷作用下，部

分奥氏体相变为马氏体，图中白色组织为奥氏体

组织，黑色或灰色的不规则组织为马氏体组织，

小块状组织为铁素体组织 . 随着应变的增加，马

氏体数量也随之增加，相同应变下准静态加载时

相变马氏体数量高于动态加载 .

为进一步确定相变马氏体数量随应变的变

化规律，采用 X 射线衍射（XRD）确定衍射峰，并

通 过 式（1）计 算 不 同 应 变 下 的 残 余 奥 氏 体 含

量 VA
［16］：

VA = 1.4Iγ / ( Iα + 1.4Iγ ) . （1）

式中：Iγ 为奥氏体衍射峰强度；Iα 为体心立方结构

相（铁素体和相变马氏体）的衍射峰强度 . 不同应

变下 XRD 测量结果如图 10 所示，动态加载过程

中相变马氏体数量一直低于准静态加载，随着变

形的进行，动态加载相变马氏体数量增量逐渐减

少，说明 TRIP 效应逐渐被抑制直至完全消失，而

准 静 态 加 载 则 一 直 维 持 强 烈 的 TRIP 效 应（图

10b）. 准静态加载不断产生高硬度马氏体的同

时，伴随体积膨胀，压迫周围基体，引发位错强

化，导致高的加工硬化率［17］. 这解释了变形后期

（εe=0.12~断裂）准静态下流变应力及抗拉强度高

于动态的原因（图 5c）. 然而，在变形初期（εe=0~

0.12），准静态下的流变应力及屈服强度低于动态

（图 10b）的原因还需要进一步探究 .

为了解释动态加载时相变马氏体的变化规

律，本文统计了绝热温升 . 动态加载变形时间极

图6　未变形中锰钢850 ℃水淬的组织形貌

Fig. 6　Micro⁃morphologies of the undeformed medium-
Mn steel sample quenched at 850 ℃

（a）—SEM； （b）—TEM.

图5　中锰钢中断拉伸试验

Fig. 5　Interrupt tensile test of medium-Mn steel
（a）—0.002 s-1； （b）—0.2 s-1； （c）—对比 .

图7　未变形中锰钢组织Mn, C和Al质量分数

Fig. 7　Mass fractions of Mn，C and Al in the microstructure of the undeformed medium-Mn steel
（a）—Mn； （b）—C 和 Al.
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短，变形产生的热量无法散失，在试样中不断累

积，使试样温度升高，这种现象称为绝热温升 .

动态加载时产生的绝热温升会抑制马氏体相变，

通过绝热温升式（2）［18-19］计算不同应变的温升 .

∆T =
∆Q
ρcp

=
g
ρcp

∫
ε2

ε1

σ tdε t . （2）

式中：ΔQ 是由机械能转化的热量；g 是转换系数，

为 0.9；ρ 是钢的密度，为 7.8 g/cm3；cp 是比定压热

容，对于钢而言，为 0.45 kJ/（kg·K）；σ t 是真应力；

ε t 是真应变 . 动态加载不同应变时绝热温升结果

如表 1 所示 . 由表 1 可知，动态加载时试样的绝

热温升是一个逐渐累积的过程，越接近断裂时

刻，绝热温升越高，这导致动态加载的 TRIP 效应

弱于准静态加载，并随着应变的增加逐渐被抑制 .

值得注意的是，动态加载初期绝热温升几乎

为零，但动态加载初期的 TRIP 效应依旧明显弱

于准静态 . 由此可知，TRIP 效应演化规律的原因

不可单单归因于绝热温升 . 相关研究表明［20］，具

有 Goss 织构的奥氏体容易发生马氏体相变，而具

有 Copper 织构的奥氏体会抑制马氏体相变 . 本文

通过 EBSD 分析动态和准静态加载 εe=0.10 时奥

氏体织构特点，如图 11 所示，准静态加载初期（εe=

0~0.12）时奥氏体出现弱 Goss 织构和弱 Copper 织

构，而动态加载初期奥氏体出现强 Copper 织构，

抑制了 TRIP 效应，这解释了动态加载初期绝热

温升不足但 TRIP 效应依旧较弱的原因 .

此外，随着绝热温升的不断累积，层错能也

会不断提高，进而导致增塑机制不断变化 . 图 12

为中锰钢断裂后的 TEM 组织，准静态下没有观察

到变形孪晶，动态下出现变形孪晶，即发生 TWIP

效应 . 本文又通过层错能式（3）［21-22］计算动态加

图8　中锰钢准静态加载不同应变的组织形貌

Fig. 8　Morphologies of medium-Mn steel samples under
quasi⁃statical loading with different strains
（a）—0.10； （b）—0.25； （c）—0.35（断裂）.

图9　中锰钢动态加载不同应变的组织形貌

Fig. 9　 Morphologies of medium-Mn steel samples
under dynamical loading with different strains

（a）—0.10； （b）—0.25； （c）—0.35； （d）—0.40（断裂）.

图10　不同应变下XRD测量结果

Fig. 10　Result of XRD measurement of the samples under the different strains
（a）—XRD 图谱； （b）—奥氏体体积分数 .

表1　动态加载不同应变时绝热温升
Table 1　Adiabatic temperature rise under dynamic

loading with different strains 
工程应变

0. 2 s-1绝热温升/K

0. 10

15

0. 25

45

0. 35

68

0. 40(断裂)

77
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载不同应变的奥氏体层错能，结果如表 2 所示，奥

氏体的层错能在 12~35 mJ·m-2之间发生 TWIP 效

应［23-24］，故 可 以 判 断 ，动 态 加 载 初 期 并 未 发 生

TWIP 效应，后期才发生 TWIP 效应 .

Γ = 2ρsDGγ® ε + 2σγ ε，

∆Gγ® ε =wFeDGγ® ε
Fe +wMnDGγ® ε

Mn +wAlDGγ® ε
Al +

wCDGγ® ε
C +wFewMnDΩγ® ε

FeMn +wFewAlDΩγ® ε
FeAl +

wFewCDΩγ® ε
FeC +wMn wCDΩγ® ε

MnC + DGγ® ε
mag + DGex 

DGex = 170.06exp ( - d/18.55) . （3）

式中：Γ 为面心立方合金的 SFE（层错能）；DGγ® ε
i

为 γ→ε 相变的自由能，是变形温度 T 的一次函

数；DΩγ® ε
ij 为分量 i 和分量 j 之间的相互作用能；

DGγ® ε
mag 为磁跃迁产生的自由能；DGex 为晶粒尺寸

产生的额外自由能；ρs为沿｛111｝面的摩尔表面密

度；σ γ ε 为 γ/ε界面能量；wi为 i元素质量分数（图 7）；

d 为晶粒尺寸（图 6）.

结合 TRIP 效应（图 10）、绝热温升（表 1）及

TWIP 效应（表 2），可以判断，准静态加载时中锰

钢的增塑机制以强 TRIP 效应为主 . 动态加载初

期增塑机制是以弱 TRIP 效应为主，随着应变的

增加，绝热温升增强，TRIP 效应进一步减弱直至

消 失 ，主 要 增 塑 机 制 转 变 为 温 升 软 化 效 应 和

TWIP 效应 . 尽管增塑机制不同，但其对延伸率的

贡献却相差不大，0.2 s-1 加载的延伸率仅略高于

0.002 s-1（图 10b）. 0.002 s-1 加载过程中不断产生

的马氏体使局部硬度提高，变形向周围低硬度组

织转移，从而抑制颈缩，维持塑性变形［25］，当 TRIP

效应消失后，试样断裂 . 0.2 s-1 加载变形初期，

TRIP 效应维持塑性变形，变形后期，TRIP 效应消

失，但有较高的绝热温升，在高温下位错更容易

发生滑移或攀移，并且还会通过孪生的方式改变

晶体取向，使原来不利于滑移的取向转变为有利

取向，进一步激发位错滑移，从而在 TRIP 效应结

束后维持很大的一段塑性变形［26］.

2. 2　位错密度

为了分析动态加载初期流变应力和屈服强

度高于准静态的原因，本文计算了位错密度，奥氏

体 的 平 均 位 错 密 度 可 以 通 过 MWH（modified 

Williamson-Hall）方法［27］确定，如式（4）~（6）所示：

∆K tot - βWhkl =
0.9
d

+ (πA2b2 /2) 2
ρ1 2

m (KC̄ 1 2 ) （4）

K = 2 sin θ λ  （5）

C̄=Ch00( )1-qH 2 H 2= ( )h2 k 2+h2l2+l2 k 2 / ( )h2+k 2+l2 2
.

（6）

其中：ρm 为位错密度；∆K tot 为半峰宽（FWHM）；

β为变量；Whkl 为常数；A 是取决于位错有效外截

止半径的常数；b 是 Burgers 矢量；K 是倒数空间

变量；θ 是布拉格衍射角；λ是入射波长；C̄ 是特定

晶面上位错的平均对比度因子；Ch00 和 q 取决于 3

个各向异性弹性常数以及螺型位错和刃型位错

占比；h，k，l 是晶面指数 .

MWH 方法计算位错密度需要奥氏体（111），

（200），（220）和（311）4 个衍射峰数据，以未变形中

锰钢 XRD 数据为例，说明位错密度计算过程 . 首

先，布拉格衍射角 2θ（图 10a）通过式（5）转换为晶

面间距的倒数 K. 其次，使用 Lorenz 函数拟合衍射

峰轮廓，如图 13a 所示，得到衍射峰的半峰宽 ΔKtot.

式（4）中的β，Whkl，C̄的值可以通过参考文献［27］计算 .

最后，建立线性拟合的 ∆K tot - βWhkl 和 KC̄ 1 2 的散点

图，如图13b所示，其斜率等于(πA2b2 /2) 2
ρ1 2

m ，π，A和

b 是常数，可以得到未变形试样中奥氏体的位错密

度为 7.71×1014 m-2，同理计算准静态和动态加载变

形初期奥氏体位错密度，如图 13c~13f和表 3所示 .

图11　εe=0.10时奥氏体ϕ2=45°的方向分布函数(ODF)
的等高线

Fig. 11　Contour plots of the orientation distribution
function (ODF) for austenite with ϕ2=45°
at εe=0.10

（a）—0.002 s-1； （b）—0.2 s-1.

图12　不同应变速率加载试样断裂后的TEM组织

Fig. 12　TEM micrographs of the specimen tensile
fracture at different strain rates

（a）—0.002 s-1； （b）—0.2 s-1.

表2　动态加载不同应变下的层错能
Table 2　Stacking fault energy under dynamic loading

at the different strains 
工程应变

0. 2 s-1层错能/（mJ·m-2）

0. 10

11. 8

0. 25

18. 2

0. 35

23. 1

0. 40

25. 1
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根据亚结构演化相关的位错动力学，应变速

率、位错密度、位错运动速度的关系如式（7）所

示，应变速率越快，位错运动速度越快［28］. 根据基

于 3D−DDD 和 MD（分子动力学）方法的位错密

度、应变速率、材料强度的通用解析模型，如式

（8）所示，位错运动速度越快，材料屈服应力越

高［29］. 另外，研究表明［28，30］，动态加载时位错热激

活能低（位错运动需要热激活能克服 Peierls 能

垒），需要更高应力启动位错 . 这与式（7）~（8）规

律一致，说明公式的正确性 .

ε̇ = α1bρmv, （7）

v = ( )τy - α2Gb ρm b B . （8）

式中：ε̇是应变速率；α1，α2 是比例因子，分别为

0.5，0.3；v 是位错平均运动速度；τy 是屈服应力；

G 是材料的剪切弹性模量；B 是常量 .

结合表 3 和式（7）~（8）可知，变形初期准静态

和动态加载下试样位错密度相差不大，但动态加

载下的位错运动速度更快，位错运动阻力更大，

这是导致变形初期高流变应力和高屈服强度的

原因 . 随着应变的增加，动态加载温升软化效应

增强，马氏体相变消失，加工硬化能力减弱，而准

图13　未变形试样和变形初期试样的MWH算法

Fig. 13　MWH algorithm of the undeformed and initial deformation samples
（a，c，e）—XRD图谱； （b，d，f）—（DK tot-βWhkl）和KC̄ 1 2散点图 .

表3　未变形试样和变形初期试样奥氏体位错密度
Table 3　Austenite dislocation density of the unde⁃

formed and initial deformation samples 

应变速率/s-1

0

0. 002

0. 2

工程应变

0

0. 10

0. 10

奥氏体位错密度/m-2

7. 71e+14

21. 12e+14

20. 57e+14
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静态加载时则不断相变产生高硬度马氏体，因此

变形后期准静态下的流变应力和抗拉强度超过

动态的，工程应力−应变曲线在 εe=0.12 处出现明

显的交叉点 .

3　结  论

1） Fe−11Mn−4Al−0.2C 中锰钢随应变速率增

加，屈服强度从 507 MPa 增加到 649 MPa，呈正的

应变速率敏感性，抗拉强度从 1 089 MPa 降低到

876 MPa，呈负的应变速率敏感性 .

2） 准 静 态 加 载 时 中 锰 钢 的 增 塑 机 制 以 强

TRIP 效应为主，并当 TRIP 效应结束后试样断裂 .

动态加载初期增塑机制是以弱 TRIP 效应为主，

随着应变的增加，TRIP 效应逐渐减弱直至消失，

增塑机制转变为温升软化效应和 TWIP 效应，

这导致动态加载试样能在 TRIP 效应结束后维

持很大的一段塑性变形，延伸率略高于准静态

加载 .

3） 变形初期准静态和动态加载试样位错密

度相差不大，但动态加载的位错运动速度高于准

静态的，导致动态加载初期流变应力和屈服强度

高于准静态的 . 随着应变的增加，动态加载绝热

温升逐渐累积，马氏体相变消失，加工硬化能力

减弱，而准静态加载则不断相变产生高硬度马氏

体，导致准静态加载后期流变应力和抗拉强度超

过动态加载，工程应力−应变曲线在 εe=0.12 处出

现明显的交叉点 .
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