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摘 要：中锰钢常用的 IA 和 QP 工艺会产生奥氏体 + 铁素体和奥氏体 + 马氏体的组织，前者屈服强度难以提升，

后者塑性难以提高，导致出现力学性能瓶颈。 为开发新一代中锰钢，亟需引入新的相结构，其中贝氏体相变由于其强度

和塑性的较好配合逐渐引起关注。而中锰钢中锰含量较高，贝氏体相变的速率较慢，因此采用在等温前对过冷奥氏体进

行冷轧处理以引入位错的方法加速贝氏体相变的发生。研究结果表明，经过预变形处理后，贝氏体组织在变形样品中比

未变形样品提前 24 h 出现，且相变基本完成的时间为 60 h，相较于未变形样品提前了 12 h。 实验中位错不会阻碍贝氏
体生长，最终含量减少的原因是位错极大地促进了珠光体组织的形核和长大，大量珠光体消耗了晶界处的形核点，使得

贝氏体最终的转变量由 40%下降至 18%(体积分数)。
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Accelerated Bainite Transformation of Medium Manganese Steel by Austenite
Predeformation and its Influence on Mechanical Properties
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Abstract： The commonly used IA (intercritical annealing) and QP (quenching and partitioning) processes for medium
manganese steel result in microstructures of austenite + martensite and austenite + ferrite. The former presents challenges in
enhancing plasticity, whereas the latter struggles to improve yield strength, leading to a bottleneck in mechanical properties.
To develop a new generation of medium manganese steel, it is essential to introduce new phase structures, among which
bainitic transformation has garnered attention because of its favourable combination of strength and plasticity. However, the
relatively high manganese content in medium manganese steel results in a relatively slow rate of bainitic transformation.
Therefore, a method involving cold rolling of undercooled austenite prior to isothermal treatment was employed to
introduce dislocations and accelerate the occurrence of bainitic transformation. Research findings indicate that after
predeformation treatment, the bainitic microstructure appears 24 h earlier in deformed samples than in undeformed samples,
with the transformation being nearly complete at 60 h, which is 12 h earlier than that in undeformed samples. In this
experiment, dislocations do not hinder bainite growth; rather, the reduction in final bainite content is attributed to the
significant promotion of pearlite nucleation and growth by dislocations. The extensive formation of pearlite consumes the
nucleation sites at the grain boundaries, resulting in a decrease in the final transformation fraction of bainite from 40 vol.%
to 18 vol.%.
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收稿日期: 2025-01-13
基金项目:国家自然科学基金(52271116, 52130110, 52431002)；国家航空科学基金(2023Z053053003)；凝固技术国家重点实验室研究

基金(2024-TS-02)；东北大学数字钢铁全国重点实验室开放课题基金(2022RALKFKT002)
作者简介:魏玄理，1999 年生，硕士生.研究方向为中锰钢贝氏体相变. Email: wxl111@mail.nwpu.edu.cn
通信作者:黄林科，1989 年生，博士，教授.研究方向为高强钢相变与变形. Email: hlk@nwpu.edu.cn

刘 峰，1974 年生，博士，教授.研究方向为非平衡凝固与固态相变基础理论. Email: liufeng@nwpu.edu.cn
引用格式:魏玄理，黄林科，刘峰.通过预变形奥氏体加速中锰钢贝氏体相变及其对力学性能的影响[J].铸造技术，2025, 46(5): 439-447.

WEIXL, HUANGLK, LIU F. Accelerated bainite transformation of mediummanganese steel by austenite predeformation and its

influence on mechanical properties[J]. Foundry Technology, 2025, 46(5): 439-447.

DOI：10.16410/j.issn1000-8365.2025.5005

铸造技术
FOUNDRY TECHNOLOGY

誗试验研究 Experimental Research誗

Vol.46 No.05
May 2025 439· ·



钢铁材料是当今工程应用中最重要的一类材
料，在国民经济中发挥着重要作用[1-2]。 开发低成本、
加工性能与服役性能优良的高强度汽车钢，是节能
减排、保证汽车高安全性的有效途径[3-5]。 随着时代
发展先后出现了 3 代先进高强钢，以双相钢、马氏
体钢为代表的第 I 代先进高强钢， 以 TWIP (twin-
ning induced plasticity)钢 [6]为代表的第 II 代先进高
强钢，以中锰钢[7]为代表的第 III代先进高强钢。 第
III 代先进高强钢相比第 I 代钢具有较高的力学性
能，对于添加了大量合金元素的第 II代钢则具有成
本上的优势。中锰钢(Mn含量约为 4%~12%，质量分
数)作为第 III 代先进高强钢的典型代表，其热加工
工艺设计和微观组织(力学性能)调控一直是业内的
研究热点之一。当前中锰钢的两种主要制备工艺，即
①以奥氏体逆转变为核心的临界退火工艺[8-9]；②以马
氏体相变和 C 元素配分为核心的淬火/变形配分工
艺[10-11]，前者一般形成铁素体和奥氏体的双相组织，
后者一般形成马氏体和奥氏体双相组织。 上述工作
中，铁素体/马氏体作为硬相保证材料强度，奥氏体
产生相变/孪生诱导塑性效应。受限于铁素体低屈服
强度，以铁素体为基底的中锰钢屈服强度一般较
低；尽管马氏体具有高强度，以马氏体为基底的中
锰钢塑性往往较难提高。 一般而言，相比铁素体和
马氏体，贝氏体具有较佳的强度和变形能力匹配。

贝氏体相变[12]是介于马氏体和铁素体相变之间
的中间态相变，是物理冶金领域最基本的固态相变
之一，贝氏体也被广泛应用于设计先进高强钢[13]，如
纳米贝氏体钢 [14]、TRIP (transformation induced plas-
ticity)钢[15]、淬火与配分钢[16]等。 但是当前工作集中
于低合金钢， 对于Mn含量较高的中锰钢则由于相变
动力学缓慢，工业应用被极大限制。 为了加快相变过
程，一般可通过合金化处理 [17]，改变工艺参数 [18]或
对奥氏体进行加工引入预结构 (如位错 [ 19]、马氏
体 [20]、铁素体[21]、渗碳体 [22]等)，对后续贝氏体相变产

生显著影响。为了贴合材料“素化”理念，本次实验采
用冷轧工艺对过冷奥氏体进行预变形， 探究其对贝
氏体相变和材料力学性能的影响。

1 实验材料与方法

1.1 实验材料
实验用钢的成分如表 1所示。 根据所述化学成

分质量百分比在真空下进行冶炼得到铸坯， 并在
1 200℃保温 2 h进行均匀化处理， 随后在 1 100℃
锻造成 40~60 mm厚的铸坯。为细化材料晶粒尺寸，
消除显微组织缺陷，如图 1a所示，将铸坯在 1 150℃
保温 2 h，然后热轧至 10 mm，其中轧制终止温度处
于 850~900℃，最后冷却至室温形成热轧马氏体钢板。

1.2 实验方法
首先， 将 1.1节中获得的热轧样品加热至 850℃

并保持 30 min，随后水冷至室温，将样品分为 2 组，
一组不进行冷轧直接将样品升温至 450℃[23]并保温
处理(图 1b)，另一组进行冷轧(10%)处理后将样品升
温至 450℃并保温，随后每隔 24 h 取出部分样品进
行微观组织表征和力学性能测试。 采用型号为 Tes-
can Clara GMH 的扫描电子显微镜(SEM)对样品的
微观组织形貌及其空间分布进行观察， 并结合 Im-
age-Pro Plus软件测量组织中相的尺寸和体积分数。
同时使用同型号的电子背散射衍射(EBSD)对样品
进行分析。EBSD试样的制备方法如下：首先在 7000
目砂纸上对样品进行打磨至光滑， 然后使用浓度为
10%高氯酸抛光液(溶剂为酒精)进行电解抛光，电压
设定为 15 V，电流为 0.3 A，抛光时间为 12 s。为确定
物相组成，使用型号为 D8 DISCOVER 的 X 射线衍

图 1 样品制备工艺示意图：(a)热轧工艺；(b)奥氏体冷轧工艺
Fig.1 Schematic diagram of sample preparation: (a) hot rolling process; (b) austenite cold rolling process

表1 实验所用中锰钢合金元素含量
Tab.1 Chemical composition of the medium Mn steel used

in the experiment
(mass fraction/%)

Element C Mn Al V Fe

Content 0.45 12 2 0.7 Bal.
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射仪(XRD)进行分析，所用靶材为钴(Co)，光圈直径
为 2 mm，扫描角度范围为 52°~124°，步进为 24°，每
步扫描时间为 60 s。单轴拉伸试验采用狗骨状试样，
拉伸样品四面用 800~2000 目砂纸逐次打磨， 在型
号为 5967的万能实验机(美国 Instron公司)上进行，
拉伸速率为 5×10-3 s-1。

2 实验结果及讨论

2.1 未变形样品的贝氏体相变和力学性能
图 2为固溶后未做冷轧直接等温不同时间样品

的微观组织。 由图可知，经 24 h等温处理样品基本没
有贝氏体生成，在 72 h等温后出现了贝氏体(αB)和珠
光体(P)。

利用 Image-Pro Plus 结合 SEM 图片和图 3 所
示 XRD 图计算得到的样品微观组织含量如表 2 所
示(冷却时产生的微量马氏体在此没有列出)。 可以
看到样品贝氏体转化需要一个孕育期(>24 h)，之后经
历一个快速发展阶段随后转化速率变得极低。 这是
由于贝氏体相变时奥氏体会排出碳原子 [24]，这些碳
原子进入周围未发生相变的奥氏体后增加其稳定
性，不易分解，导致相变速率降低。 由于保温时间过
长，珠光体作为次生相变也同步发生[22]。

图 4 展示了未变形样品经 96 h 等温处理后的
EBSD图像。从 IPF图中可以看出，样品在 96 h等温后
晶粒无特定的取向。 在相图中体心立方相(BCC)分割
并包围了面心立方相(FCC)组织。结合 KAM图的分

析，可以观察到这些 BCC 相是应力集中区域，被分
割的 FCC 相处于低应力区。 结合图 2 和表 2 的结
果，可以认为这些板条状的 BCC为贝氏体。 这样的
应力分布是由于贝氏体在奥氏体晶粒的晶界处形
核， 之后以切变机制向着晶粒内部生长压迫周围区
域所形成的。

如图 5 所示，经过 850℃等温处理 30 min 的固
溶态样品，其晶粒尺寸较大，约 93%的晶粒直径超
过 20 μm。而随着保温时间延长，贝氏体和珠光体组
织开始形核和长大，奥氏体晶粒被分割，且新生成的
贝氏体和珠光体的晶粒尺寸要小于原奥氏体晶粒尺
寸。 图 5b展示的是保温 96 h后样品晶粒尺寸，此时直
径小于 20μm的晶粒占总晶粒数的92%。

对不同保温时间的样品进行单轴拉伸测试，结
果如图 6所示，主要力学性能指标如屈服强度(YS)、

图 2 未变形样品 450℃保温不同时间后的 SEM图：(a) 24 h; (b) 72 h; (c) 120 h; (d) 168 h
Fig.2 SEM images of samples after holding at 450℃ for different durations without deformation: (a) 24 h; (b) 72 h; (c) 120 h;

(d) 168 h

表2 450 ℃等温不同时间后样品中各相的体积分数
Tab.2 Volume fraction of different phases in the sample

after holding at 450 ℃ for different durations
Holding
time/h

Volume fraction
of bainite/%

Volume fraction
of pearlite/%

Volume fraction of
retained austenite/%

24 0 0 98

48 11 4 82

72 32 12 54

96 34 15 49

120 36 18 44

144 39 19 40

168 40 20 38
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抗拉强度(UTS)和总伸长率(TEL)汇总于表 3。 结果表
明样品的屈服强度从 24 h 的 682 MPa 增加至 72 h
的 874 MPa，随后下降至 96 h 的 700 MPa。 强度的
增加是由于奥氏体转变为贝氏体，而其强度高于奥
氏体，导致样品强度提高；强度的下降则是因为随
着等温时间的增加，贝氏体板条变大变宽，而贝氏
体强度和板条宽度呈现出负相关，此时宽化导致的
软化超过了贝氏体硬相含量增加引发的硬化，导致
强度的下降。 总伸长率在前 72 h 基本保持不变，但
在 96 h 后显著提升，4 种状态下的样品拉伸时均未
出现颈缩现象， 归因于等温之后板条宽度增加，位
错滑移行程变大，材料变形能力增强。

图 5 未变形样品等温不同时间后的晶粒尺寸：(a) 0 h; (b) 96 h
Fig.5 Grain sizes of undeformed samples after holding for different durations: (a) 0 h; (b) 96 h

图 6 未变形样品保温不同时间后的工程应力-应变曲线
Fig.6 Engineering stress-strain curves of the undeformed

samples after holding for different durations

图 4 未变形样品经过 96 h 等温时间后的样品 EBSD 图：(a) IPF图；(b)相图；(c) KAM图
Fig.4 EBSD maps of the undeformed sample after holding for 96 h: (a) IPF map; (b) phase map; (c) KAM map

图 3 未变形样品不同保温时间微观组织演化：(a) XRD 谱；(b)相含量随温度演化
Fig.3 Microstructure evolution of samples after holding for different durations without deformation: (a) XRD patterns; (b) evolution of

the volume fraction of phases with temperature
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2.2 10%轧制量下的变形奥氏体对贝氏体相变和力
学性能的影响
由 2.1 节可知， 中锰钢中的贝氏体相变极为缓

慢，至少需要 72 h 才能基本完成，且需要至少 24 h
的孕育期相变才开始发生。

接下来对固溶水冷后的样品进行 10%冷轧，引
入位错结构。 图 7展示了变形样品不同等温时间下
的样品微观组织。 由图可知，24 h等温处理后，贝氏

体组织开始显现，并逐渐向晶界内部扩展。随着等温
时间的延长，珠光体在晶界处开始出现，并呈现条状
结构，逐步包围晶粒并向团块状发展，最终在组织中
占据主导地位。与未变形样品相比，变形样品中出现
了新的组织———马氏体/奥氏体岛(M/A)。

图 8a显示经过等温处理后，奥氏体的峰值向右
移动， 表明其稳定性降低。 与未变形样品的组织相
比，变形样品中珠光体的含量显著增加。珠光体是铁
素体与渗碳体的机械混合物， 其含量较高时会吸收
大量的碳原子。尽管贝氏体相变通常会排出碳原子，
但新增的珠光体不仅吸收了贝氏体排出的碳原子，
还额外吸收了周围的碳原子， 从而导致奥氏体的稳
定性降低， 并使得这些稳定性降低的奥氏体在水冷
过程中产生少量的马氏体转变。 根据表 2 和 4 的数
据，经 96 h 等温处理的变形样品中贝氏体的含量为

图 7 10%轧制量下不同保温时间的样品组织：(a) 24 h; (b) 48 h; (c) 72 h; (d) 96 h
Fig.7 Microstructures of samples after holding for different durations with 10% cold rolling deformation: (a) 24 h; (b) 48 h; (c) 72 h;

(d) 96 h

图 8 10%轧制量下不同保温时间微观组织演化：(a) XRD 谱；(b)相含量随时间演化
Fig.8 Microstructure evolution of samples after holding for different durations with 10% cold rolling deformation: (a) XRD patterns;

(b) evolution of the volume fraction of phases with time

表3 未变形样品不同等温时间后的力学性能
Tab.3 Mechanical properties of undeformed samples after

holding for different durations
Holding time/h YS/MPa UTS/MPa TEL/%

24 682 964 11.65

48 779 1 283 11.97

72 874 1 304 10.17

96 700 1 347 16.72
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后的晶粒尺寸，可以看到轧制后的晶粒尺寸均小于
30 μm，比未变形样品尺寸小得多，说明原来的大奥
氏体晶粒破碎成了小晶粒，此时增加的界面会促进
非均匀形核提高形核率。 经 96 h 等温处理后，晶粒
进一步细化，其中直径小于 10 μm 的晶粒占总体的
比例为 77%。 这是新生成的贝氏体晶粒分割了原奥氏
体晶粒与样品发生再结晶晶粒细化一同导致的。

样品的拉伸力学性能如图 11所示，主要力学性
能指标列于表 5。从表 3和 5可以看出，在 10%轧制量
条件下，变形和未变形样品的屈服强度和抗拉强度
的变化趋势一致。其中变形样品经过 24 h等温处理

图 11 10%轧制量样品保温不同时间后的工程应力 -应变曲线
Fig.11 Engineering stress-strain curves of samples after holding

for different durations with 10% cold rolling deformation

18%(体积分数)， 显著低于未变形样品的 34%(体积
分数)，这表明位错在贝氏体相变中具有加速孕育期
和降低最大转变的双重作用。

位错密度的增加会使得晶粒的异质形核位点
增加，还会促进晶粒发生回复和再结晶从而细化晶
粒。图 9展示了样品在 96 h等温处理后的 EBSD图
像。 从图中可以观察到，大量细小的晶粒分布在晶
界附近，这些晶粒属于 BCC 相，并且相对于周围组
织其 KAM值更低。结合其形态特征，可以基本确定
这些晶粒为新生的珠光体组织。 这是由于位错在晶
界处塞积成为缺陷，珠光体组织沿着晶粒边界消耗
位错和 C原子以促进其形核和长大。

图 10展示了在 10%轧制量下， 样品经过不同等
温处理时间后的晶粒尺寸分布。 图 10a为 10%轧制

图 9 10%轧制量下经过 96 h 等温时间后的样品 EBSD 像：(a) IPF图；(b)相图；(c) KAM图
Fig.9 EBSD maps of the sample after holding for 96 h with 10% cold rolling deformation: (a) IPF map; (b) phase map; (c) KAM map

图 10 10%轧制量下样品等温不同时间后的晶粒尺寸：(a) 0 h; (b) 96 h
Fig.10 Grain sizes of samples held for different durations with 10% cold rolling deformation: (a) 0 h; (b) 96 h

表4 10%轧制量下不同保温时间后的样品中各相分数
Tab.4 Volume fraction of phases in the samples after
holding for different durations with 10% cold rolling

deformation

Holding
time/h

Volumefraction
of bainite/%

Volumefraction
of martensite/%

Volume
fraction of
pearlite/%

Volumefraction
of retained
austenite/%

0 0 1 0 99

12 0 1 0 99

24 3 1 0 96

36 4 2 1 91

48 10 5 12 73

60 10 5 13 67

72 12 6 14 64

84 16 10 18 56

96 18 12 20 50

FOUNDRY TECHNOLOGY
Vol.46 No.05

May 2025444· ·



图 12 未变形样品经过不同等温时间后贝氏体板条宽度：(a) 72 h; (b) 120 h; (c) 168 h; (d) 贝氏体平均板条宽度随等温时间的变化
Fig.12 Bainite lath thickness after holding for different durations without deformation: (a) 72 h; (b) 120 h; (c) 168 h; (d) average

bainite lath thickness evolution with time

表5 10%轧制量下不同等温时间后样品的力学性能
Tab.5 Mechanical properties of samples after holding for
different durations with 10% cold rolling deformation

Holding time/h YS/MPa UTS/MPa TEL/%

24 709 1 058 23.06

48 730 1 209 17.55

72 540 1 369 15.29

96 499 1 371 19.94

后，其屈服强度达到 709 MPa，超过了未变形样品的
682 MPa；而在其余保温状态，变形样品的屈服强度
均低于未变形样品。 这是由于位错回复促进了非均
匀形核，抑制了贝氏体含量增加，使得应力分布更均
匀，屈服强度降低。 就抗拉强度而言，变形样品的表
现普遍优于未变形样品。此外，总伸长率方面是先下
降后上升，这可能是由于珠光体形成时吸收了 C 原
子，降低了奥氏体稳定性，加快了拉伸过程中奥氏体
向马氏体的转化速度， 降低了总伸长率且贝氏体板
条宽度较薄， 限制了位错的运动； 但在长时间保温
后，贝氏体板条宽度变宽，增加位错行程，贝氏体含
量增加也分割了奥氏体晶粒， 使其碎片化， 减缓了
TRIP效应， 促进总伸长率提高。 变形后保温 72 和
96 h的样品拉伸时出现了颈缩现象。
2.3 位错对贝氏体相变的影响

在等温过程中， 贝氏体板条的宽度会随着处理
时间的延长而发生变化。 由图 12可知，对于未变形
样品，板条宽度从 0.32 μm逐渐增加至 0.57 μm。 图
13 显示在等温处理期间，变形样品贝氏体板条的宽

度从 0.26 μm(24 h)逐渐增大至 0.45 μm(96 h)。 在保
温 72 h 时， 变形样品的贝氏体板条宽度为0.38μm，
大于未变形样品的 0.32 μm。 结合表 2 和 4，位错促
进了贝氏体的形核速率，使其更快产生，对其的生长
也具有一定的促进作用。 这是由于缺陷引入奥氏体
时作为异质形核点大量促进形核； 而当贝氏体生长
遇到位错团时， 通过扩散机制的生长也得到了加
速，但位错对珠光体的促进作用更明显，珠光体消
耗了大量非均匀形核位点， 导致贝氏体最终含量降
低(图 14)。 如果将珠光体沿晶界生长的部分称为侵
蚀晶界， 则统计不同样品不同时间下的侵蚀比例可
以发现， 变形后的材料珠光体侵蚀晶界的速率和比
例远远大于未变形样品， 说明变形样品中的珠光体
形核和长大速率更快， 导致非均匀形核位点被快速
消耗， 使得贝氏体形核位点减少进而导致贝氏体含
量降低。

3 结论

(1)中锰钢的贝氏体相变过程极为缓慢，在实验
条件下该过程存在较长的孕育期(>24 h)，且相变速
率表现出先快后慢的特征。 在贝氏体相变过程中，珠
光体相变也会同时发生， 生成的贝氏体组织呈现出
由晶界向晶内发展的板条状结构， 而珠光体组织则
围绕晶界进行形核生长，呈现出条带状特征。

(2)引入位错后对贝氏体相变产生了正负两方
面的影响。一方面，位错的存在减少了贝氏体相变的
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孕育期，贝氏体组织提前 24 h 出现；另一方面，位错
也降低了贝氏体相变的总体转化量，等温 96 h 后贝
氏体含量由未变形的 34%降低至变形的 18%(体积
分数)，主要是由于位错对珠光体组织的促进作用更
明显，由 15%增长为 25%(体积分数)，促进了珠光体

的形核，增加了其最终转变量。这一过程中晶界处的
非均匀形核位点被消耗， 大量 C 原子被珠光体吸
收，从而降低了奥氏体的稳定性，进而在水冷过程中
使得部分奥氏体转变为马氏体。

(3)引入位错后，材料的晶粒尺寸明显减小，尤
其在经过长时间等温处理后，这一现象更加明显。这
种细化对其变形行为产生了重要影响， 在拉伸过程
中，材料的总伸长率得到了显著提升，表明其塑性变
形能力增强。 变形样品保温时间大于 72 h时，样品会
出现颈缩现象，韧性得到了提升。 然而，在同样的保
温时间下， 变形样品的屈服强度却普遍低于未变形
样品。这一现象表明，尽管位错的引入有助于改善材
料的延展性，但同时也可能导致其承载能力下降。
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