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摘要 

众所周知，铌加入很多钢中，目的是为了改善加工工艺和微观组织，提高机械性能和使用性能。

过去 20 年，铌的使用也使新钢种具有新的特性。因此，铌加入现有的钢如不锈钢中，也使它的性能

得到改善。本文将叙述铌在传统钢和一些新开发钢中的基本行为，重点放在基本冶金原理上，因为这

些原理的应用使成分-工艺-组织-力学性能之间的关系合理化，并得到利用。这些基本冶金原理的应用

产生预期效果，那就是调整钢的进行化学成分和加工工艺，生产出具有优越的力学性能与改善的综合

使用性能的钢。 
 

前言 

今天，当我们聚集一堂庆祝查理斯·哈契特发现铌 200 周年时，我们将会一再地谈到铌是如何改

变材料领域的科技面貌(1,2)。没有哪一领域能比钢铁领域中的变化更明显。尽管铌是过渡金属，但或

许最重要的过渡是它在 1960 年以前只不过是实验室的好奇品，到 1965 年却变成商业化的添加到钢中

的铁合金。尽管我们把 1801 年作为铌发现纪念日，事实上，直到 1965 年才由位于巴西阿拉莎的

CBMM 矿开始了铌铁的第一次成功地商业化生产(3)。1965 年后，铌铁变得非常富余，并第一次作为

微合金化元素用于钢铁工业。而这以前，只有钒和钛能以商业化规模供微合金化钢生产。 

尽管在 20 世纪 30 年代后期就已经知道铌添加到低碳钢中会带来很多好处(4)，但直到 1958 年才

掀起铌微合金钢生产的第一次高潮，当时是由美国国家钢厂生产热带钢(5)。1981 年在美国旧金山举

行的铌国际研讨会回顾了那个时期铌在很多材料中成熟使用的科学和技术(6)。到 1981 年，在很多产

品中，采用控轧、奥氏体调节、合适的合金设计得到合适性能的铁素体-珠光体组织，这些理念已被

理解并得到实际应用。 

在当时，或许铌在板材和管线用微合金钢上的应用最为成功。另一方面，铌微合金化技术用在带

材、薄板、棒材、型材和铸件上生产线的益处才刚开始被开发利用。在铌文集的钢铁论文中谈到的大

部分工作是关于铁素体-珠光体组织(6)。 

那么从 1981 年以来，铌微合金化技术在钢中的应用产生的益处有了哪些变化？过去 20 年，对含

铌钢至少有两大变化。一是在合理的断面尺寸与低碳含量内，铁素体-珠光体组织的钢难超过 400 MPa

的屈服强度水平，而实际应用对强度水平提出更高的要求，从而使几乎每一产品级别中发生铁素体组

织的变化，出现低温转变产物如针状铁素体和贝氏体等，或产生多相组织。有时是通过加速冷却获得

这些组织的，有时是借助淬透性的途径，或者有时添加合金元素来改善这两者。无论采用哪种途径，

铌继续在优化这些钢的制造、最终机械性能和使用性能方面发挥主要积极的作用。本次会议上的其他

文章将阐述这些优点。 

第二大变化是，铌作为稳定化元素，通常与 Ti 复合，用在超低碳钢（ULC）和铁素体不锈钢

中，这已被广泛接受。因为作为微合金化元素添加到 ULC 钢中，Nb 加入量通常在 100~300ppm 范围

内。然而，在铁素体不锈钢中有时 Nb 含量为 1500~5000ppm，此时铌是合金元素。所谓的双稳定

ULC 钢和铁素体不锈钢是它们各自系列中切实可行的、得到成功应用并且数量不断壮大的钢种。 



 
本文的前面章节已在铌文集中陈述过(7)。在那篇论文中，作者给出当时理解的 Nb 的基本情况和

它在钢中的行为。然而，在这 20 年间，许多新知识将发现，它们将充实早期论文中阐述的内容。本

文按如下进行安排： 

(1) 基本情况 

(2) 铌与奥氏体调节 

(3) 铌与转变 

(4) 铌与强化 

(5) 铌与稳定化 
 

本文旨在提供给读者理解现代 Nb 微合金钢所必需的知识。文中叙述的基本原理有望帮助读者设

计更好的钢种和加工工艺，以进一步改善开发的钢种，而所有这些的实现都要借助 Nb 的合理使用。

同时，使用要求更加苛刻：减重、安全和低成本等。要满足这些不断增长的要求，只有通过对文献中

的知识和 Nb 微合金化基本原理的透彻理解，大量的进步取决于这些透彻的理解。 
 

2 基本情况 

2.1 电子排列 
铁、锰和铌属于过渡族金属元素，过渡族金属原子的电子层结构特征是外层有电子(第 4 周期元

素是 4s 能层，第 5 周期元素是 5s 能层)，而内层却没完全充满(第 4 周期元素是 3ds 能层，第 5 周期元

素是 4d 能层)。过渡金属是唯一的有未充满内层的元素。图 1 中给出的许多过渡元素能置换高强度低

合金钢(HSLA)中铁原子而形成置换固溶体(8)。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
图 1:  删减的周期表给出一些与铁形成固溶体的元素 (8) 

 
2.2 Fe-Nb 相图 

从结晶学分析，可能认为铌与铁在高温是无限固溶的。铌-铁平衡相图已建立：具体相图可在标

准中找到(9)。涉及到铌在钢中的应用，该相图最有意义的特征是存在一个 γ 相圈，使 γ 相的存在限制

在铌含量小于 0.83 % (0.50 at. %)合金中。显然，铌是铁素体稳定剂。然而，铌含量增加到 0.10 ~ 

0.20%会降低 A3点，也就是γ相区明显地呈最小，类似于铁-铬和铁-钒系；因此，少量的铌起着 γ稳定

剂的作用。 



在铁-碳-铌三元系中，平衡相图与钢相关的主要特征是在奥氏体和铁素体中碳的溶解度显著降

低，这为碳化铌的形成奠定基础。 
 
2.3 扩散 

早期的文献中给出了铌在 γ 铁的稀溶液中几种相互扩散系数的一些估计值(7)，数据非常分散，认

为是不可靠的。 

Kurokawa 等人(10)研究了铌在高纯无间隙铁中的扩散。研究了 Fe、Fe-0.6 Si 和 Fe-0.6 Si-1.5 Mn

等合金在超过 1080℃的情况。试验使用了放射性示踪剂 Nb95 和 Nb96，采用正切片(direct sectioning)

测定浓度分布曲线。发现了两个重要的现象：首先，固溶基体成分并不强烈地影响铌在奥氏体中的相

互扩散系数，其次是 Nb 的系数比铁的自扩散系数稍高些。 

 
图 2:  根据扩散系数推断的 Nb 在铁素体和奥氏体中可能的扩散距离 (11) 

 
Nb 在体心立方(BCC)α-Fe 中的扩散系数比 γ-Fe 中的要高 100 倍，这认为部分地是由体心立方晶

体结构中较不紧密的原子排列引起的，见图 2(11)。扩散系数通常以 Arrhenius 定律给出： 
 

D = Do exp(-Q/RT)        (1) 
 
式中 Do 是常数，与元素本身和材料组成有关，称为频率因子(12)，R 是理想气体常数= 8.314 

J/mol·K，Q 是激活能常数，T 是温度(K)。 

铌在铁中的扩散常数在表 1 给出，对应地给出了铁的自扩散系数，见表 2。 
 

表 1  铌在铁中的扩散 
元素 材料 Q（KJ/mol） Do （cm2/s） 文献 

Nb Fe-γ 266.5 (+/- 1.8) 0.83 (+/- 0.69) (12,13) 
Nb Fe-γ 264 0.75 (14) 
Nb Fe-γ 209/334 400/530  (15) 
Nb Fe-α 252 (+/- 2.5) 50.2 (+/- 3.0) (12,13) 
Nb Fe-α 289 100 x Do(γ) (15,16) 

 
表 2  铁的自扩散系数 

元素 材料 Q （KJ/mol） Do （cm2/s） 文献 
Fe Fe-γ 284 0.49 (17) 
Fe Fe-α 241 2.01 (17) 



2.4 化合物形成倾向 
过渡金属形成一系列氧化物、硫化物、碳化物和氮化物等简单固溶化合物。文献中已介绍了几种

过渡金属在钢中的形成化合物倾向(18,19)，Meyer 等人也对此作了总结(20)，见图 3。 铌表现出强烈

的形成碳氮化物的倾向，但却呈现出相对小的形成氧化物、硫化物或这些化合物的固溶体的倾向。在

这点上铌与钒类似，但与钛截然不同，在所有的 O、N 和 S 被 Ti 完全消耗完以前，Ti 是不会形成碳

化物的。 

 
 

图 3:  金属元素形成氧化物、硫化物、碳化物和氮化物的倾向及其沉淀强化能力 
(与周期表排序类似). Meyer 等人作，1977 (20). 

 

 
图 4:  Nb-NbC 相图，Storms 和 Krikorian 作(22) 

 
2.5 铌化合物的析出：Nb-NbC 系 

过去 25 年多的时间里，已对 Nb-NbC 系进行了广泛地研究(21, 22)，最权威的研究是 Storms 与 

Krikorian (22)进行的。图 4 为 Nb-NbC 相图，该相图有三个固溶液单相区：α, β 和 γ。α-相是碳固溶在

铌中的间隙式固溶体，在 2300℃附近 C 的固溶度最大，为 0.2 at%，在炼钢温度范围内碳的固溶度几

乎为零。α-相具有 A2 (BCC)晶体结构，晶格参数随碳含量的不同而变化，对纯 Nb 来说，它为 3.294Å 

(21)。β-相(Nb2C)也出现了一个非常有限的碳溶解度范围，在 1500℃温度以下时大约为当量化学配比

值(33.3 at. % C)。Nb2C 具有 HCP 晶体结构，晶格参数 a = 3.12Å ，c = 4.95 Å (21)。Nb-NbC 系相图中



γ-相 “NbC”对钢最有价值，但必须注意的是发现钢中的 Nb2C 具有高的 Nb/C 比 (23)。γ-相有一碳的溶

解度范围，例如在 1100℃时从 NbC.72 延伸到 NbC。变化的碳含量范围引出符号 NbCx来描述 γ-相，其

中 x 等于 C 对 Nb 的摩尔比(在 1100℃; 0.72< x < 1.0)。γ-相有一 B1 (NaCl)型面心立方(FCC)晶体结构

(24)，由 Schoenflies 点群 和每晶胞 8 原子(或 4 个点阵结点，每个点阵结点由 1 个 Nb 和 1 个 C 结点

组成)的 Hermann-Mauguin 空间群(简化的) Fm3m 描述。NbCx 晶体结构可用 2 个相互穿插的 FCC 点阵

表示，Nb 原子(或 Nb 原子空位)占据一组 FCC 点阵结点，C 原子(或 C 原子空位)占据另一组 FCC 点阵

结点。因此，也可认为 NbCx 由 Nb 原子、C 原子和空位组成。如果使 N

5
hO

0等于含 Nb 或 C 原子的 FCC

点阵的原子位置数，则可有以下关系： 
V
CC

V
NbNb NNNN +=+=0N         (2) 

式中： 

NbN = 单位体积含一个 Nb 原子的 Nb 原子结点数； 
V
NbN = 单位体积含一个 Nb 原子的空缺 Nb 原子结点数； 

CN  =单位体积含一个 C 原子的 C 原子结点数； 
V
CN  =单位体积含一个 C 原子的空缺 C 原子结点数。 

 
上式两边减去 ，得： v

NbN
( )V

Nb
V
CCNb NNNN −+=      (3) 

因为按照习惯，下标 Nb 当作 1，等式(2)两边都除以 NNb。得下式： 
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图 5:  NbC 晶格参数与组元的关系，Storms 和 Krikorian (22) 

 



 
图 6:  NbN-NbC 系中晶格参数与组元，Storms 和 Krikorian (22) 

 
由式(4)可知，如果 Nb 和 C 结点处的空位数相等，则 NNb=NC，NbCx中的 x 就等于 1，并且 C 就

为理想化学配比值。但是，如果 C 点阵中的空位多，则 NNb > NC 并且 x<1.0；当然，通常情况是这

样。因此可得出结论：NbCx中 x 与 x = 1 之间的偏差与空位浓度有直接的关系。 

NbCx晶格参数与 x 之间有明显的函数关系，图 5(22)。理想化学当量配比的纯 NbC 的晶格参数为

4.470 Å，而且随着 x 值的减少晶格参数减少， NbC0.7的晶格参数为 4.43 Å。显然，γ-相中的空位浓度

对晶格参数有着非常强烈的影响。 

微合金钢既含碳，也有氮，而当铌析出时，它以碳氮化铌形式析出(25~29)。前面已讨论过

“NbC”的晶体学特征，事实上，它与“NbN”非常相似(24)。因为“NbC”与“NbN”非常相似，

认为彼此可以完全互溶，形成碳氮化铌。事实上，这一点是正确的(30)。 

NbC-NbN 系已被研究过(31, 32)，也叙述过(22)。NbC-NbN 系实际上是由 NbC，NbN 和空位组成

的三元系。这个三元系及相关的晶格参数如图 6 所示。由图 6 可发现两个非常重要的要点，一是碳氮

化铌的组成可用 NbCxNy表示，其中 x 等于 C/Nb 的摩尔比，y 等于 N/Nb 的摩尔比，1-(x+y)等于空位

的摩尔比。图 6 也说明 x，y 和(x+y)都可以是变量。第二点是：碳氮化物的晶格参数强烈影响氮和空

位浓度；氮和空位都能减小纯 NbC 的晶格参数。图 6 进一步阐明，由氮增加而引起晶格参数减小的

程度与碳氮化物中的空位浓度有关。碳氮化物中的空位浓度越高，则单位氮量的增加而带来晶格参数

的降低量也越大。Storms 与 Krikorian 指出，除非能估算出碳氮化物中的空位浓度，否则晶格参数度

量的分析就很困难(22)。 
 

2.6 铌钢中形成的 NbCxNy 的组成 
已对商业用钢中的析出物的成分进行广泛地研究，Gray 叙述了在 1973 年前得出的结果(33)。 

简而言之，在通常的铌加入量情况下(<0.04%)，最常见的是立方形碳氮化物。论文中提到的稳定

区域，从 NbC0.72变化到 NbC1.0(34, 35)，决定了可用 Nb 替代 Mo(36, 37)，同时采用前面讨论的氮/空

位水平，而不会引起晶体结构的改变。 

其他论文对含铌微合金钢中形成的碳氮化物的成分进行的研究(26-29, 38-40)表明，碳氮化物的成

分与钢的成分密切相关；钢中 N/C 比越大，碳氮化物越富氮。图 7 给出了典型的例子(28)。 



 
图 7:  0.1%Nb 钢中 C/N 比对析出的碳氮化物中 C/N 比的影响，Meyer 等人 (28) 

 

 
 

图 8:  NbCxNy 组成的变化与碳含量和析出温度的关系  (44) 
 

 
图 9:  NbCxNy 组成的变化与 Nb 含量和析出温度的关系 (44). 

 



 
 

图 10:  未与 Al 或 Ti 化合的氮含量与碳氮化铌组成的关系，Ouchi (40) 
 

这些研究和其它研究(33, 41-44)也表明，任何给定的钢中碳氮化物的组成与它们形成的热力学条

件有关。图 8 和图 9 的数据给出，形成温度越高，则析出物中含更多的氮(27, 29, 44, 45), 这与钒强化

的微合金钢中的碳氮化钒的析出情况相似(45, 46)。 

可以预料，其它强氮形成元素如 Ti、Al 的存在，将影响 NbCxNy中的氮含量。这已被 Ouchi 等人

证实(40)，在高温奥氏体化的钢中尤为如此，见图 10。 

这些研究(41~43)也指出，长的奥氏体化处理时间(≥150h)和高的铌含量(≥0.10%)与氮含量(≥

0.012%)引起非立方形化合物的形成，化合物经常是六边形的 δ’或 ε 碳氮化物类型。正如前所述，在

高 Nb/C 摩尔比的钢中也观察到 Nb2C 型析出物(23, 33)。 
 
2.7 NbCxNy在奥氏体中的溶解度 

析出物的形成(和溶解)一般呈 C 形动力学曲线，该曲线可用 Johnson-Mehl 公式近似表达(47)。 







 π
−−= 43

p tGN
3

exp1X &&      (5) 

式中： 

Xp  = 形成的析出物的分数 
•

N
•

 = 形核速率 (通常假定为常数) 

G  = 长大速度 (通常假定为常数) 

t    = 反应时间 

公式表明，只有 、 和 t 足够大时析出反应才会完全。形核速率受溶质过饱和的控制，而长

大速度受扩散系数和溶质过饱和二者的影响(48)。溶质过饱和影响了 和 ，理解哪些因素决定析出

反应，这非常重要。 

•

N
•

G
•

N
•

G

元素能在奥氏体中保持固溶的程度由特定的溶度积来确定。比如，如果想知道平衡态的奥氏体中

且 NbC 为理想化学配比的情况下 Nb 和 C 的固溶度大小，那么我们必须参照以下反应(49): 
[ ] [ ]γγ += CNbNbC           (6) 

 
平衡时，反应可写成如下形式： 



T67.1130122G)gr(C)s(Nb)s(NbC 0
1 −=∆+=       (7) 

式中  是发生以上反应时自由能变化的绝对值(J/mol)。注意的是，NbC, Nb(s)和 C(gr)被当作某一

给定温度稳态情况下的纯组元。这称为 Raoultian 标准态(50, 51)。当式中纯组元可能存在于一种与溶

液不同的物理状态的情况下，用 Henrian 1 wt.% 标准态可能更方便。 

o
1G∆

Henrian 标准态是从亨利定律得来的，严格地讲，该定律有限制性的，适合溶质 Nb (或 C)处于奥

氏体中无限稀固溶体中。它表示为 (51)： 

o
Nb

Nb

Nb

X
a

γ→  当         (8) 0X Nb →

 
式中  是 Nb 在奥氏体中的活度，是 Raoultian 标准态情况下的，  是固溶 Nb 的摩尔分数，  

是亨利定律常数。亨利常数是一活度系数，它量化了 Nb 的 Raoutlian 溶解特性与 Nb 的 Henrian 溶解

特性之间的差异 (51)。  如果溶质(Nb 或 C)在一有限成分范围内符合亨利定律，则： 

Nba NbX o
Nbγ

 

NbNbNb Xa oγ=           (9) 
 

Henrian 标准态是外推偏离理想溶液特性到 = 1 的亨利定律直线得到的。该状态代表纯 Nb 组

元处于假想的非物理态，在此状态下，如果在所有成分范围内纯 Nb 组元都遵守亨利定律，那么它将

以纯组元存在(50)。 

NbX

定义了 Henrian 标准态后，溶解的 Nb 在奥氏体中 Henrian 标准态下的活度 ( ) 如下： Nbh
 

NbNbNb Xfh =         (10) 
 
式中  Henrian 活度系数。 Nbf

必须注意的是，奥氏体中溶解 Nb 的摩尔分数与浓度的关系如下： 
 

( )
FeNb

Nb
Nb

MW
Nb%wt100

MW
Nb%wt

MW
Nb%wt

X
−

+
=       (11) 

式中 MWNb 和 MWFe 分别为 Nb 和 Fe 的原子质量，这种转换是必需的，这样可引入混合 Henrian 标准

态，即 1 wt %标准态。该标准态不同于前面的标准态，前面所提到的标准态采用的是质量百分数坐标

系，而不是摩尔分数坐标系。采用 1 wt %标准态就省去了为了热力学计算而将化学分析得到的质量百

分数转换成摩尔分数的必要。1 wt %标准态用在含稀溶质的冶金系统上尤其方便(50, 51)，它正式地定

义为： 

1f Nb →  当        (12) 0Nb%wt →
 

因此，对于有单位活度的 1 wt% 标准态，Nb 的活度可表示为： 
  

Nb%wtfh NbNb ⋅=         (13) 

经常采用两个假设来简化 Nb 活度表达式，该假设简化 ，使之等于 1。在平衡常数(K)，也就

是溶度积计算过程中经常作以上假设(52)。第一条假设是 Nb 在奥氏体中为稀溶质，第二条假设是忽

略系统中溶质间的相互作用。假定 f 由一阶自由能相互作用系数 f 或稀的多元固溶体来确定，则在

Nbf

Nb



以上两条假设条件下就能实现 →1 (55, 56)。相互作用系数由 Wagner(55)首先提出，后来

Chipman(56)和他的同事们在研究熔融的合金钢中广泛地使用它。相应的活度系数如下： 
Nbf

flog

G∆ o

log

 

(∑
=

=
n

1j

j
ii j%wte )         (14) 

式中 是成分(质量百分数)坐标中的 Wagner 相互作用参数，而 n 代表系统中溶质元素或混合物的总

数(55)。由式 14 明显看出，如果某一给定系统中溶质是稀的(wt% j → 0) 或者溶质的相互作用可忽略 

( → 0)，则给定溶质的活度系数就为 1。 

j
ie

j
ie
回过头来谈谈析出物 NbC 的溶解，当 C 和 Nb 溶解在奥氏体中时自由能的变化(J/mol)如下(52)： 
 

C(gr) = [C]      (15) T22.3335062G 2 −=∆ o

 
Nb(s) = [Nb]       (16) T54.2927949G3 −−=∆ o

 
式中 ∆  和  代表考虑了 Raoultian 标准态 与 Henrian 标准态之间转换的自由能。总的反应为：  o

2G o
3G∆

 
NbC = [Nb] + [C]        (17) 

将式 7、15 和 16 相加，得出相应的自由能变化： 
 

NbC

CNb

a
hh

logTR303.2T43.64137235 ⋅⋅⋅−=−=    (18) 

 
因为纯组元 NbC 处于标准态中，式中  为 1。而且，假定 Nb 和 C 是奥氏体中的稀溶质，则 

和 能用它们的重量百分数表示。因此，经过理论处理的溶度积变成： 
NbCa Nbh

Ch
 

[ ] [ ]
T

716736.3CNb −=⋅        (19) 

 
当应用以上溶度积公式(衍生于热力学方面)时，有 3 点必须考虑： 

(1) 该公式严格地适用于平衡条件，实际过程中该条件几乎不存在， 

(2) 其它溶质由于它们对以上给出的相互作用系数的影响而可能大大地改变该公式， 

(3) 质点曲率引起的吉布斯-汤普森效应(Gibbs-Thompson effect)确实会改变以上溶度积公式。

某一质点的溶度与它的曲率成反方向变化。因此，理论上说，直径为 5nm 的质点比 5µm

的质点更能溶解，达到 103数量级。 
 
2.8 Nb(CN) 在奥氏体中的溶度积 

从过去 30 多年的大量研究看出，Nb 作为微合金化元素的价值是明显的。大部分工作涉及铌的一

碳化物(7, 52, 57-64)、一氮化物(7, 52, 60, 64, 65)和碳氮化物(7, 52, 66-70)在奥氏体中的溶度积。表 3 以

溶度积的形式给出了这些研究结果。可以看出它们之间的差别很大，这由很多原因造成的。其中最主

要的原因可能是得出这些溶度积的方法，因为每一方法都有自身的假定条件和限制条件。表 3 中列出

的溶度积所采用的研究手段分为 a-e， 简述如下： 

(1) 热力学计算； 

(2) 析出物的化学分离； 

(3) 在 H2-CH4气氛中使一系列不同 Nb 含量的钢在不同温度下平衡，而后分析碳含量； 



(4) 硬度测量； 

(5) 统计处理已有溶度积结果。 

尽管化学分离与甲烷平衡法间接地解释了化学上的交互作用，但它们都有缺陷。分离法的缺点是

非常细小的析出物可能被排除在分析之外(63)，这会造成与析出物的准确成分存在差异(52)。平衡法

也存在这样的问题，因为经常是在假设存在单一的当量化学配比或非当量化学配比的前提下来分析碳

含量(52, 63)。 另外，包括热力学方法在内的各种分析方法都忽略颗粒尺寸对溶度的影响。热力学法

表明，小颗粒比大颗粒更能溶解(71)。因此，由这些方法得到的溶度积公式，据此推测的析出物比预

想的要稳定。Simoneau 等人做的工作可能与前面所述的结果不一样，他采用电阻系数测量法确定 Nb 

(CN)在奥氏体中的溶度积。该方法的理论依据是，当固溶的 Nb、C 和 N 析出形成 Nb(CN)时，单位体

积电阻率降低。充当扩散点的固溶原子的减少引起电阻率的降低。Simoneau 等人研究的结果给出

Nb(CN)的热动力学稳定性比用平衡法得到的预测结果要低。 

而硬度法值得怀疑，因为它的假设条件是溶解在奥氏体中 Nb 随后在铁素体中以 NbC 析出，硬度

的增加与溶解 Nb 的量成比例(52)。尽管溶解在奥氏体中 Nb 确实随后在铁素体中以 NbC 析出，但钢

中所有的碳和氮并不都必须存在于析出物中。此外，难以区分开由此带来的硬度增量与其它强化机理

如晶粒细化强化、固溶强化和位错强化带来的硬度增加。 
 

表 3   Nb-C、 Nb-N 和 Nb-C-N 系在奥氏体中的溶度积 
组系 溶度积 方法 文献 

Log[Nb][C] = 2.9 - 7500/T D 52 
Log[Nb][C] = 3.04 - 7290/T B 52 
Log[Nb][C] = 3.7 - 9100/T C 57 
Log[Nb][C] = 3.42 - 7900/T B 58 
Log[Nb][C] = 4.37 - 9290/T C 59 
Log[Nb][C]0.87 = 3.18 - 7700/T B 60 
Log[Nb][C]0.87 = 3.11 - 7520/T E 52 
Log[Nb][C] = 2.96 - 7510/T E 52 
Log[Nb][C]0.87 = 3.4 - 7200/T A 52 
Log[Nb][C] = 3.31 - 7970/T + φ* B 61 
Log[Nb][C]0.87 = 2.81 -7019.5/T A 62 
Log[Nb][C] = 1.18 - 4880/T  64 
Log[Nb][C] = 3.89 8030/T  64 
Log[Nb][C] = 4.04 - 10230/T C 65 

Nb-C 

Log[Nb][C] = 3.79 - 10150/T B 60 
Log[Nb][N] = 2.8 - 8500/T B 58 
Log[Nb][N] = 3.7 - 10800/T B 67 
Log[Nb][N]0.87 = 2.86 - 7927/T A 62 

Nb-N 

Log[Nb][N] = 4.2 - 10000/T  64 
Log[Nb][C]0.24[N]0.65 = 4.09 - 10500/T B 52 
Log[Nb][C + 12/14N] = 3.97 - 8800/T C 68 
Log[Nb][C + N] = 1.54 - 5860/T B 52 
Log[Nb][C]0.83[N]0.14 = 4.46 - 9800/T B 52 

Nb-C-N 

Log[Nb][C + 12/14N] = 2.26 - 6770/T C 66 
*   φ = [Mn](1371/T - 0.9) - [Mn]2(75/T - 0.0504) 

 
表 3 列出的一些溶度关系之间的比较，见图 11(7)，该图描述了奥氏体中的溶度积 K 与温度的关

系。图 11 的结果给出两个要点：首先，当化合物非常富氮时，则溶度积非常低；其次，当空位变

少，奥氏体析出化合物的溶度降低。溶度积对理解微合金化钢的物理冶金、尤其是与析出有关的现象

至关重要。谈谈某一给定温度下 NbC 在奥氏体中的溶度积，如果横坐标(C) 与纵坐标(Nb) 轴是线形刻



度，则任何溶度等温线为双曲线，而一旦坐标轴为对数刻度，则溶度等温线就变成直线。文献中这两

种方法都在大量使用。 

 

 
 

图 11：不同 Nb 析出物在奥氏体中的溶度积，Nordberg 和 Aronson 作，1968 (7). 

 
 

图 12：NbC 与奥氏体之间平衡的假定的溶度图 
(a) 1000℃下的关系 (b) 等温线、钢的成分、工艺和可能的析出量之间的相互关系 

 DeArdo、Gray 和 Meyer 作，1981 (7). 
 

1000℃下 NbC 与奥氏体平衡的假想的溶度等温线的关系如图 12(a)所示(7)。溶度等温线给出了

Nb 与 C 乘积的位置，它代表 1000℃时奥氏体中 NbC 的固溶度的极限位置，换句话说，在温度为

1000℃时，处在该直线上方的任何乘积都将落在 γ + NbC 相区。图中正斜率的直线代表化学当量比。

NbC 的析出可用稍有些弯曲的线表示，该线与化学当量比直线几乎是等距的，它经过 Nb 和 C 坐标系

的点即为钢的成分。图 12(b)是示意图。讨论 B 成分的钢，它再加热到 1300℃，然后非常缓慢地冷却

到 900℃，在此讨论中 1300℃是 NbC 的溶解温度，因而可假设钢再加热后 NbC 完全溶解。如果进一

步假设在冷却过程中发生析出，则与 NbC 平衡的奥氏体成分将沿通过 B 点的曲线变化，该曲线与化

学当量比直线等距。假设所有温度下都处于平衡状态，则沿通过 B 点曲线移动的距离与由于冷却而形

成的析出物的体积百分比成比例。换句话说，如果处于平衡的话，则冷却过程中沿通过 B 点的曲线移

动的距离与过饱和度成比例，也将与形成的析出物的体积百分数成比例。 因此，如果 B 钢再加热到



1300℃，然后冷却到 900℃轧制，图 12(b)中 BC 的长度将与奥氏体中形成的 NbC 的体积百分数成正

比。该析出分为两类：冷却过程中形成的和轧制或轧制后形成的。在再结晶奥氏体中析出反应通常很

慢，因而第一类析出不可能很多，我们将在后面讨论这一点。第二类属于应变诱导析出。如果考虑图

12(b)中成分为 A 的钢，则它将发生第二类析出。如果将它加热到 1300℃，接着在 900℃热轧，则将

会出现两类 NbC 颗粒。第一类是在再加热处理中保留下来的析出物(体积百分数对应于 AB)，第二类

为应变诱导析出物(体积百分数对应于 BC)。 

几位学者使用溶度图来说明微合金化钢的物理冶金原理，尤其是析出现象 (73,74)。随着

Wadsworth 等(75)、Roberts 等(45)，以及 Keown 和 Wilson (76)等的研究工作的开展，我们对钢中析出

的认识也有了很大提高。Wadsworth 等的研究(75)得出：在任何两温度间出现的过饱和与钢的相对于

溶度图中析出物化学当量的位置有紧密的联系。图 13 的数据指出：当处于化学当量比的钢中存在有

微合金化元素和间隙时，出现最大可能的过饱和度，而偏离该当量比就使过饱和降低。 
 

 
图 13:  923K 能够析出的 NbC 的量(1373 K 固溶处理后)与偏离当量化学比的程度 r 关系 

正 r 为富 C 的成分，负 r 为富 Nb 的成分，Wadsworth 等人作，1976 (75). 
 

Roberts 等人的工作(45)给出了一种分析微合金化钢中碳氮化物析出的方法。他们提出一种采用热

力学分析法，试图用它来来预测随着析出温度和析出程度的变化 VCxNy中 x 和 y 的改变，给出的模型

预测首先形成富氮的析出物，并且氮对控制析出起重要的作用，直至它被完全消耗掉。 

正如上所述，那些没有在析出反应中直接析出的元素影响溶度积。处于固溶的第三族和更高族元

素影响了奥氏体中 Nb 和 C 相互作用系数，从而影响它们的活度，这样它们对溶度积的影响就体现出

来了。第三族元素溶质对 Nb 和 C 的影响表现为正的相互作用系数，提高 Nb 或 C 的活度，从而降低

它们的溶解度；而那些表现为负的系数的溶质降低了 Nb 或 C 的活度，从而提高了它们在奥氏体中的

溶解度。表 4 给出了 1600℃钢水中几种典型的元素对 C、N 和 Nb 的相互作用系数的影响(77)。不幸

的是，目前还没有这些元素在 1000℃奥氏体中对 C、N 和 Nb 的相互作用系数的数据。如果假设表 4

中的数据适用于 1000℃的奥氏体，则就可以发现某些溶质提高 Nb 和 C 在奥氏体中的溶解度，从而使

析出的 NbC 比预期的要少；而另外一些溶质降低 Nb 和 C 的溶解度，产生更多的 NbC。 
 
 



表 4  几种不同元素对 1600ºC 钢水中 C、N 和 Nb 相互作用系数的影响 (77) 
溶质 C N Nb 

Al 5.3 5.2  
C 6.9 5.86 -23.7 
Cr -5.1 -10  
H 3.8  -1.5 
Mn -2.7 -8.1  
Mo -4 -4.9  
N 5.86 0.8  
Nb -23.7 -26 -26 
Ni 2.9 1.5  
O -22 4.0 -54 
P 7 6.2  
S 6.5 1.4 -5.8 
Si 9.7 5.9  

 

Koyama 等人(78)研究了几种元素对 NbC 在奥氏体中的溶解度的影响。例如，NbC 在非合金奥氏

体中的溶度积在 1150ºC 时大约为 5 × 10-3 ，每增加 1% Mn 提高 log K 大约 5%，而每增加 1% Si 使

log K 大约降低 45%。1.5% Mn- 0.4% Si 钢在 1150ºC 时 NbC 的溶度积约为 4 × 10-3；Mn 和 Si 加入使

溶度积降低了约 20%。 

Palmiere 等人于 1994 年(79)给出理想化学当量比的 NbC 在奥氏体中的溶度积，这是最新的且或许

是最准确，研究钢的成分为 0.08C-1.5Mn-0.008N-0.02Nb。用 APFIM 仪的原子探针测量再加热后淬火

试样获得溶度数据，推导出以下公式： 
 

Log [Nb][C] = 2.06 – 6700/T       (20) 
 

对比该公式与早期的公式发现，早期的溶度积公式大大地高估了奥氏体中溶解 Nb 的量，低估了

溶解温度(79)。在随后的研究中，该公式被成功地应用(80)。 
 
2.9 NbCN 在铁素体中的溶解度 

众所周知，元素在奥氏体中的溶解度比在铁素体中要高 (81, 82)。图 14 为 1994 年发表的，它给

出超低碳钢中不同的微合金碳化物和氮化物在奥氏体和铁素体中的溶解度(83, 84)。也大约在这个时

期，Taylor 给出了不同的微合金化析出物在铁素体中的溶度积 (85)。 

 
图 14：NbC, TiC 与 TiN 在奥氏体和铁素体中的溶解度，S. Akamatsu 等人作，1991 



对不同的微合金化元素，比较它们的碳化物在奥氏体和铁素体中的溶解特性是有意义的。其中一

种办法是比较在某一给定温度如 Ar3 附近不同的碳化物在奥氏体和铁素体中的溶解度极限。比较结果

见表 5，表中的奥氏体和铁素体中的溶解度极限是用 Tayloy 给出的溶度积(85)计算 800ºC 时的结果 。

由表可看出，当从奥氏体在 800ºC 转变为铁素体时，NbC 的极限溶解度降低了 20 倍。 
 

表 5  800ºC MC 在奥氏体和铁素体中溶解度极限的比较 
溶度积 [M][C] × 10 4 

奥氏体中 NbC  8.9 × 10-5 
铁素体中 NbC  4.5  × 10-6 
奥氏体中 TiC  1.7  × 10-4 

铁素体 TiC  3.0  × 10 –5 
奥氏体中 VC  7.9  × 10-3 
铁素体 VC  1.1  × 10-3 

 
2.10 析出结晶学：取向关系与点阵匹配 

Jack 等人(86)，Davenport 等人 (87)与 Honeycombe (88)已谈论过钢中析出的结晶学问题，其中有

两方面比较重要：(a)析出物的晶体结构与基体的晶体结构间的取向关系，(b)析出物与基体间的晶格重

合（registry）度。 

Nb、V 与 Ti 的碳氮化物可在奥氏体和铁素体中析出。几个研究(87, 89-91)表明，当碳氮化物在奥

氏体不锈钢中析出时，析出物具有 NaCl 晶体结构，它的点阵平行于原奥氏体的面心立方点阵，也就

是，  
[100]M(CN) || [100]γ 
[010]M(CN) || [010]γ 

Davenport 等人已证实，对微合金化钢，在奥氏体中应变诱导析出的 NbC 具有同样的取向关系

(87)。当 NbCxNy 在铁素体(87, 92) 或马氏体(93)中析出时，具有 Baker-Nutting 取向关系(94)： 
 

[100]NbC  || [100]α 
[011]NbC  || [010]α 

 
可采用近似金属-原子八面体简单地示意“平行”和 Baker-Nutting 取向关系(86)。图 15 给出了奥

氏体、NbCxNy 与铁素体的金属原子八面体(86)。图中放置的奥氏体和 NbCxNy 的结构代表平行的取

向，铁素体与 NbCxNy 的结构为 Baker-Nutting 取向。注意的是，图 15 中所给的三个八面体的底面均

为立方系晶面（即 (100) 面）。 

图 15 中的八面体也可用于晶格错配变形或共格性所需的晶格变形的计算，这可通过计算基体点

阵参数中的线性变形来完成，它需要使两个晶格在基体-析出物界面处重合，也就是： 
 

100% ×
−

=
m

mp

L
LL

线性应变      

    (21) 
 
式中   Lp = 析出物的八面体的近似边长， 

  Lm = 基体八面体的近似边长。 
 
表 6 给出了几种不同类型的析出物所需的变形或基体的应变。从晶格重合（registry）所需的

基体弹性变形(NbC 在奥氏体中 ε = 0.255 ，铁素体中为 ε = 0.105 与 0.563)的数量级来看，排除了析出



物和基体间任何大角度共格性。 然而，对尺寸为 100 Å 的析出物而言，少量的界面位错容易提供实现

部分晶格重合所需的基体弹性应变。 
 

 
 
图 15： (a) 奥氏体, (b) NbC 和 (c) 铁素体的金属原子八面体，更改 Jack & Jack 图，1973 (86) 

 
表 6  奥氏体和铁素体中 NbCxNy 析出物晶格错配 

所需的基体中线性变形, % ψ 
基体 取向 

关系 NbC NbC.8 NbN.8 
[100]ppt || [100]γ 25.5 26.6 23.0 
[010]ppt || [101]γ 25.5 26.6 23.0 γ 
[001]ppt || [001]γ 25.5 26.6 23.0 
[100]ppt || [100]α 56.3 57.7 53.1 
[011]ppt || [010]α 10.5 11.5 8.4 α 
[011]ppt || [001]α 10.5 11.5 8.4 

 ψ 所有的基体变形均为拉应变 (+). 
 

第一位近似值表明，对奥氏体和铁素体中尺寸为 100 Å 的 NbC，分别需要 7 个和 3 个位错才能消

除晶格错配。 

观察到的 NbC 和铁素体之间的取向关系能够被加以利用，将奥氏体中形核的 NbC 与铁素体中形

核的 NbC 区分开。正如上述，在奥氏体中形成的 NbC 具有平行的取向关系，而在铁素体中形成的

NbC 为 Baker-Nutting 取向关系。因此，所有表现为 Baker-Nutting 取向关系的 NbC 析出物一定是在铁

素体中形成的。奥氏体中形成的 NbC 与铁素体之间不会有 Baker-Nutting 取向。 

当奥氏体向铁素体或马氏体转变时，呈现 Kurdjumov-Sachs 取向关系 (95)。 
(111) γ  || (110)α 
[110] γ  || [111] α 

 
这种取向关系的结果是，当基体由奥氏体向铁素体转变时，原始奥氏体和在奥氏体中形成的析出

相与铁素体的取向将成 Kurdjumov-Sachs 关系。因此，在奥氏体中形成的析出物，由于它在室温下与

铁素体成 Kurdjumov-Sachs 取向关系，因而能被识别出来。如果在析出反应发生后奥氏体晶粒取向发

生改变，比方说，在变形或再结晶过程中晶粒旋转，则奥氏体中形成的 NbC 与最终的铁素体基体间



将不存在理论上的结晶学取向关系。理论上，析出后奥氏体晶粒取向的变化不是经常发生的事，因为

在奥氏体中的析出大部分是应变诱导的，而且这些析出物会抑制变形奥氏体的随后再结晶。* 
 
2.11  NbCN 析出：典型的表面形态与分布 

NbCN 在奥氏体与铁素体中的析出本质上是不同的，就是说，NbCN 的出现总是与晶体缺陷如晶

界、非共格的孪晶、堆垛层错晶界、亚晶界或位错等联系在一起。以这种方式析出的一个原因是 NbC

与基体、奥氏体(18, 23, 31, 33-35) 或铁素体 (10, 23, 29, 34, 36-42)间的晶格存在相当大的错配，如表

6。这些晶体缺陷作为位错源，能消除那些可能在析出物形成过程中产生的弹性应变。 

在不多的研究中，Stntella 对再结晶奥氏体中 NbCN 析出进行了研究，结果指出 NbCN 几乎毫无

例外地在晶界上形成(29)，而铸件中的析出确实如此(42)。更多的工作是对在变形奥氏体和铁素体中

的形成的 NbCN 析出进行研究。变形奥氏体中应变诱导 NbCN 析出的图例可在文献中 (87, 96-100) 找

到，图 16 就给出了一个例子(29)。每种情况下，析出物看来呈点状分布在原奥氏体晶界或亚晶界上。 
 

 
 

图 16：0.09%C - 0.07%Nb 钢在奥氏体中应变诱导 NbCN 析出。试样加热到 1250℃，轧制

变形 25%，空冷至室温。中心暗场电子显微组织采用（111）NbC 倒影。Santella, 1981. 
 
当 NbCN 在铁素体中析出时，析出物分布的特性与奥氏体-铁素体转变的特性有关。如果铁素体

呈多边形态，则 NbCN 析出将呈“相间”分布(40, 96)。在相间析出过程中，NbCN 沿 γ-α相界前沿析

出。当相界面移到新的位置时，析出物被甩在相界面后面，呈片层状排列。最终组织由大量的析出物

片层组成，每一片层代表了相变过程中相界面的位置。 Gray 与 Yeo (101) 和其他研究者(87, 102, 103)

已经发现了 Nb 钢中这种形式的析出，图 17 就是一例 (29)。必须注意的是，只有在非常高的温度下在

铁素体中才发生这种形式的析出。当相变完成后析出充分地进行，析出物会有一更加均匀或普遍性的

分布(101)。这些析出物起着 NbCN 析出强化的效果。 

类似的普遍性分布出现在针状或贝氏体特征的铁素体中(87)。而且，在针状铁素体中形成的

NbCN 与在淬火钢回火的二次硬化过程中形成的 NbCN 在分布和形态上都有很大的相似性(93)。图 18

给出了针状铁素体中普遍性分布的 NbCN 析出的一个例子 (29)。 

 

                                            
* 从这以后 NbCN 指 NbCxNy 



 
 

图 17：0.09%C - 0.07%Nb 钢 NbCN 在铁素体中相间析出。试样加热到 1250℃，热轧至

1000℃，空冷至室温。明场电子显微图。 
 

 
 
图 18：0.09%C - 0.07%Nb 钢 NbCN 在奥氏体中的普遍性析出形式。试样加热到 1250℃，热轧

至 1000℃，空冷至室温。中心暗场电子显微图采用 (111) NbC 倒影。After Santella, 1981 
 
 

3 铌、热机械处理与奥氏体调节 

3.1 背景 
尽管 Nb 在钢中有很多重要的作用，但奥氏体调节是核心。奥氏体调节，意味着热轧后的奥氏体

具有合适的组织结构与成分，从而能在合适的冷却条件下得到期望的铁素体组织。对简单的铁素体-

珠光体钢，奥氏体调节意味着控制（增加）奥氏体的晶体缺陷量，这些晶体缺陷充当了相变过程中铁

素体形核位置。这就是奥氏体调节的最初理念，在 20 世纪 80 年代早期广为讨论。这些我们必须要讨

论的缺陷，包括每单位体积内晶界面积，变形带面积以及非共格孪晶界的面积。这种催化效果早期已

讨论过(104-106)。过去 20 年中，我们已将奥氏体调节的理念与它的益处扩大到针状铁素体、贝氏体

和马氏体(107)。此外，奥氏体调节的益处已应用到具有拉伸成形性能得到改善的高强度板带和薄板



上，如双相钢和 TRIP 钢。此时，低温转变产物的分布状态以及它们对加工硬化的影响受奥氏体的缺

陷结构的控制(108-115)。研究表明，奥氏体越细小，则低温转变产物越细，加工硬化率越高。 
 
3.2 处理的作用 

在讨论 Nb 在奥氏体调节中的作用之前，有必要简要地叙述一下正在采用的不同的轧制工艺。由

于奥氏体中的 Nb 要么为溶质，要么形成析出物，每种情况下 Nb 的作用不同，了解轧制过程中 Nb 在

哪里很重要，而随着轧制工艺的不同 Nb 存在方式也在变化。奥氏体中要发生析出，必须有足够大的

过饱和度和足够长的道次间隙时间。因此，可逆式中板与大型材轧制的典型特点，就是奥氏体区缓慢

加工，轧制过程由许多小变形量的道次组成，道次间隙时间长，总的轧制时间也很长，这对 NbCN 在

奥氏体中大范围静态析出是相当理想的。然而，奥氏体区的快速加工，如板带或棒材轧制，此时道次

间隙时间与总的轧制时间都短，不利于大范围的析出。因此，假设在中板与型材轧制中 Nb 先以溶质

的形式、接着以析出物来影响奥氏体的行为，这是不合理的，相反，可以预料在板带与棒材轧制过程

中，Nb 将大量地保持固溶状态(116, 117)。 
 
3.3 铌在奥氏体中的特性 

当含铌低合金钢处于奥氏体区，铌将固溶在基体中及存在于析出的 NbCN 中。平衡条件下，基体

中的 Nb 与析出物中的 Nb 的比例由前面讨论的溶解度关系决定。成功调节的奥氏体的一个主要前提

是存在大量的能在冷却过程中作为铁素体形核位置的晶体缺陷，也就是，实现高的 Sv，所以亚晶和

晶界移动一定要被抑制住，从而防止变形后静态再结晶和晶粒长大。文献中可以找到固溶体(118-120)

和析出物中(121-123)Nb 的抑制作用的证据。 

热轧过程中 NbCN 析出有不一样的作用，这激发了大量工作研究奥氏体中析出动力学。析出动力

学受成分、应变、应变速率、温度和热处理制度的影响。对析出动力学的研究采用了许多不同的手

段：化学分析法(20, 26, 28, 43, 124, 67)，电阻率法(124, 125)，X-射线衍射法 (98)，定量电子显微分析

法(100)，流动曲线法(120)和硬度测试法(124, 126, 127)。而在这些实验研究中，只有一种析出是特

例，那就是在变形过程中和/或变形后发生的应变诱导析出。应变诱导析出是伴随变形发生的动态析

出，这由 Jonas 等人研究过(120, 128)。 

对再结晶奥氏体中析出的研究表明，析出动力学过程非常缓慢(24, 124, 125)。Simoneau 等人研究

了高于 900℃的温度下的析出速率，结果如图 19 所示。900℃时 NbCN 析出动力学如图 20，这些数据

是 LeBon 等人的研究结果 (118)。最后，低温（低于 950℃）析出动力学也由 Watanabe 等人研究过

(25)，结果如图 21 所示。这些研究说明，再结晶奥氏体中析出速率慢，900℃时要几千秒才完成 50%

的析出。此外，结合 Simoneau 等人(124)与 Watanabe 等人(25)的研究结果看出，总的析出行为符合 C

动力学曲线。 

析出速率对时效前遗传下来的应变非常敏感，这可由图 20 的 LeBon 研究结果 (118)，图 22 的

Hoogendorn 和 Spanraft (67)的研究结果看出。看来应变诱导奥氏体中 NbCN 析出符合 C 动力学曲线规

律。图 22、23 和 24 分别给出了三条 C 曲线，每一条曲线采用不同的方法得到。图 21 是 Watanabe 的

研究结果(25)，图 23 为 Ouchi 的结果(126)，图 24 为 Hansen 的结果(100)。三种情况下 C 曲线的“鼻

子尖”都在 900~950℃范围内。 

钢的成分对析出动力学有强烈的影响(25, 120, 127)。例如，Mo 可使 C 曲线移向低温区，并使析

出时间更短(25)，而增加 Mn 量却使 C 曲线移向更长时间 (128)。 这些效果可能是由前面讨论的这些

元素影响了溶质 Nb 和 C 的活度造成的。 



当变形（与随后的保温）温度升高时，变形奥氏体中 NbCN 析出的研究常会存在某些问题，这是

因为奥氏体中晶体缺陷的密度不是随大范围温度 — 比方说 800 ≤T≤ 1200℃ — 的变化而连续变化。 

对一组给定的成分、温度、应变和应变速等条件，如果道次间隙时间足够长，则高温变形的奥氏体可

能在两道次间发生静态再结晶。可以预料，在大变形、高温和高的应变速率下会有这种情况发生。低

温变形的奥氏体将被大大地拉长，而在中等温度变形的奥氏体将会出现等轴+拉长的混晶组织。这种

类型的特性会造成充当 NbCN 析出形核位置的晶体缺陷与变形温度之间不连续。在微合金化钢中已发

现了该种形式的奥氏体变形(46, 98)，它影响了析出动力学的研究结果(100)。图 25 给出了这种影响的

一个例子，它为 Davenport 等人的研究结果(98)。在图 26 中，假设相对积分强度大致地正比于析出物

的体积分数，由图可看出，在 950~1100 ℃温度区间内析出速率高，而在该温度以上或以下析出速率

低。Davenport 等人(98)注意到，较高温度变形和保温而使析出动力学的降低可能归因于两个影响作

用。首先是随着温度的升高，溶质的过饱和度降低，这将降低析出速率；其次是在 1100℃附近奥氏体

的变形组织的变化。在低于该温度下进行奥氏体轧制，板卷为拉长的变形组织，存在大量的提供应变

诱导析出的位置；在该温度以上轧制的奥氏体很快达到静态再结晶状态，该组织中含有少量的提供应

变诱导析出的位置，从而产生低的析出动力学。 

描述应变诱导析出的析出动力学的研究包括 “静态”析出。静态析出就是奥氏体在一个工序中变

形，接着在下一工序时效。Jonas 等人采用另一不同的方法来研究应变诱导析出(120, 128)，该方法可

确定在奥氏体同时经受应变与时效的“动态的”过程里应变诱导析出的动力学。它以热流变曲线为基

础，得出了描述动态析出的 C 曲线，图 26 给出了这条 C 曲线(128)。 

 
图 19：0.07%C-0.04%Nb-0.010%N 钢铌在未变形奥氏体中的等温析出，Simoneau (124). 

 
图 20：900℃应变量对 Nb 析出动力学的影响，Lebon 与 Saint-Martin (118). 



 
 
图 21：时间-温度-析出图给出形变对 Nb(C,N)在奥氏体中析出的影响，Watanabe 等人 (25). 
 

 
图 22：变形对析出的影响，钢的成分 0.06%C-0.041%Nb-0.06%N，Hoogendorn 和 Spanraft（67） 

 
图 23：含铌钢等温处理过程中 Nb(CN)的析出与再结晶动力学：(a) 1112°F (600°C)回火

后硬度的变化；(b)析出动力学；(c) 再结晶。Ouchi 等人，1976 (126). 



 
图 24：3 号钢在 1250℃固溶处理-950℃轧制变形 50%后 

      再结晶-温度-时间(RPTT) 图 Hansen 等人 (100). 

 
图 25：试样在图中所示温度下 60%变形后相对积分强度-时效时间，Davenport 等人(98). 

 
图 26：NbCN 在奥氏体中动态析出的 PTT 曲线，Akben 等人 (128). 

 
3.4 奥氏体调节的原理 



热轧过程中奥氏体调节可采用两种不同的工艺，即传统控制轧制 (CCR)与再结晶控制轧制

(RCR)。本文将叙述这两种控轧工艺，介绍它们与传统的热轧(CHR)有何不同，并指出需要哪些微合

金化添加元素才能实现这些工艺 (116, 117, 129)。此外，本文也将讨论与这些工艺匹配的轧制设备。 
 
3.5 奥氏体的调节 

要获得奥氏体相变后细小的铁素体晶粒尺寸，需要高的铁素体形核速率和低的晶粒长大及粗化速

率。奥氏体调节，意味着通过控制热变形，在奥氏体相变前使奥氏体组织达到合适的预定的冶金状态

或条件。前面已提到，高的铁素体形核速率源于存在大量的形核位置，并且每一形核位置有高的形核

速率(105, 130, 131)。铁素体形核位置包括奥氏体晶界、不连续的孪晶界和变形带(105, 132-137)。单位

体积内形核位置的密度表示为单位体积近似平面的界面的总面积，单位为 mm2/mm3 或 mm-1。  这种

体视学概念首先由 Underwood 研究 (138)，后来在 Microalloying' 75 会议上被 Kozasu 等用来描述奥氏

体(132)。Kozasu 等人用参数 Sv来描述每单位体积总的界面面积。可将参数 Sv 当作奥氏体的近似“晶

粒尺寸”，它的大小即为奥氏体调节的程度。热机械处理与奥氏体调节的目标就是使 Sv 最大。Sv 对

铁素体晶粒尺寸的影响如图 27 (139)。 

 
图 27：再结晶与未再结晶奥氏体在不同的 Sv 下产生的铁素体晶粒尺寸[139]. 

 
有两种截然不同的工艺提高 Sv的大小。在第一种工艺中，再加热的奥氏体一开始就发生再结晶，

在随后的热变形过程中又反复再结晶，导致晶粒细化。对此种工艺，变形在高于图 28 中的 T95 温度区

间发生。这时，新的更细小等轴的晶粒取代了原来的等轴晶粒。因为这些细小晶粒在道次间传搁时间

内有强烈的粗化趋势，所以只有合适的抑制晶粒粗化的机理发挥作用时才能保持细小的晶粒尺寸。包

含反复再结晶与抑制晶粒粗化的工艺叫作再结晶控制轧制(RCR)，这概念是由 Sekine 等人首先提出

(140, 141)。显然，T95 温度越低，再加热温度与最低的终轧温度 T95 间的加工窗口(window)越大。因

此，采用 RCR 工艺控轧的钢一定要具有低的再结晶停止温度和前在的抑制晶粒粗化的机制。该工艺

非常适合于需要采用高的终轧温度的生产条件，如轧制负荷不足的轧机，大型材与厚板轧制和锻造。 

第二种工艺要求主要变形发生在 T5 温度以下，比方说，T5 温度时中间坯的厚度是成品的 3~4

倍。在该工艺过程中，晶粒在 T5 变形，并且对随后所有的道次，在道次传搁时间内晶粒保持未再结

晶状态。因此，晶粒形状发生变化，出现了穿晶的孪晶和变形带。在低于 T5 温度不断的变形使晶粒



反复被压扁或“冷加工”的工艺称作传统控制轧制(CCR)。显然，T5 越高，则可以安排更多的轧制道

次，工艺更有效。因此，CCR 控轧钢必须具有高的再结晶停止温度。 
 

 
图 28：不同的变形条件下产生的奥氏体组织的示意图[142] 

 
尽管有两种不同的奥氏体调节工艺，即 RCR 和 CCR，但两者目标相同：达到成品板、卷、棒或

锻件中的组织细化。图 29 给出了采用不同的路径获得高的 Sv 值(142)，通过它就很容易理解 RCR 与

CCR 之间的差异。 

对 RCR 工艺而言，Sv 的增加仅仅来源于平均晶粒体积的减小而导致的每单位体积晶界面积的增

加；而对 CCR 工艺，由于晶粒性质改变，并且又有穿晶的孪晶和变形带，导致每单位体积晶界面积

增加，从而使 Sv 的值增加。 

 
3.6  热机械处理的物理冶金：驱动力与阻力 

以上明显表明 T95 与 T5温度对钢的热机械处理是重要的。采用 RCR 控轧的钢通过微合金化必须

达到两个要点：首先，比如对宽厚板轧制，考虑到从再加热到终轧温度间有大约 300~400℃的温降，

钢必须具有相当低的 T95 温度来保证在该温度区间有 15~21 道次的变形。其次，钢必须存在前在的抑

制晶界运动的机制，该机制的抑制作用必须相当小从而允许发生静态再结晶，但对抑制再结晶后晶粒

粗化它的作用必须足够大。图 30 示意地给出 CHR 与 RCR 中奥氏体高温轧制行为的差异。这两者之

间主要的不同点是 RCR 钢有晶粒粗化抑制因素，而 CHR 钢却没有。 
 

 
图 29：  抑制再结晶过程示意图 

 



 
图 30：TMP 中各道次晶粒尺寸的变化(取决于 TMP) 

 

4 晶粒粗化 

4.1 粗化驱动力 
细小晶粒尺寸是再结晶过程中高的“形核”速率和低的“长大”速度以及再结晶晶粒粗化的抑制

的共同作用结果。在多晶体金属与合金中，因为要达到平衡条件，晶粒发生粗化。达到平衡条件需要

晶界运动来减小曲率，并以特定的角度排列(143)。晶界处的非平衡力使晶界向各自曲率中心运动。例

如，在适宜的温度下随着时间的延续，晶界运动使小的晶粒越来越小，最终消失，大的晶粒尺寸不断

增加。单位晶界面积的驱动力如下： 
 

F = ∆G/VM         (22) 
 
式中 ∆G 是由晶界迁移引起的自由能的降低量，VM 是单位体积。任何晶界，只要它的运动引起自由

能的降低，式（22）就适用。对晶粒粗化这种情况，晶界弯曲提供 ∆G，如细晶粒的奥氏体粗化时，

驱动力大约为 100 kN/m2 (144)。对于再结晶而言，∆G 由未再结晶和已再结晶晶粒之间的位错密度差

提供。低温单道次轧制典型的奥氏体再结晶驱动力约为 20 MN/m2 (49, 80, 145, 146)，或者说大约为粗

化驱动力的 200 倍。 

已有几位研究者研究过奥氏体晶粒的粗化 (147-149)，文中采用的是 Gladman 的研究方法 (150, 

152)。Gladman 提出晶粒粗化过程中有两种类型的晶界运动：收缩晶粒的晶界向内运动与长大晶粒的

晶界向外运动 (150-152)。能量平衡原理说明，只有尺寸超过 3/4 平均晶粒尺寸 的晶粒才可能长大。根

据这一观点，即便有晶粒粗化，非常窄的晶粒尺寸分布很少与平均晶粒尺寸无关。 
 
4.2 质点阻止晶粒粗化 

尽管晶粒粗化的倾向总是存在于实际的钢中，也必须要意识到，借助适宜的驱动力钉扎晶界运

动，它这种粗化倾向可以被降低或消除掉。其中有两种重要的机制：质点钉扎与溶质拖曳。当晶界在

运动过程中遇到一个质点时，一部分晶界就被切断。晶界要挣脱质点的钉扎，就需要新的晶界面积的

产生，因而力的作用出现了，该力就是晶粒粗化驱动力。Gladman 的晶粒粗化机制也考虑了质点的作

用 (150-152)。Gladman 的分析基于 Zener 的早期工作 (153)。他的能量平衡原理考虑了小晶粒的收

缩，大晶粒的扩张以及晶界对质点的挣脱作用，导出的 Gladman 公式： 



( )[ ] 1
Oc 2/Z - 3/2π f6Rr −=        (23) 

 
式中 rc 是阻止晶粒粗化所需的临界或最大的质点尺寸，R0 是晶粒的平均半径，f 是质点的体积分数，

Z 是长大的晶粒与平均晶粒的半径比 R/Ro。因此，对任何平均晶粒尺寸，总存在一组质点大小与体积

分数的配合，它们阻止晶粒粗化。Gladman 公式如图 31 所示，其中假设 Z = 1.5 (152)。 

图中负斜率的直线代表 rc 与 f 的集合，它能钉扎住落在该线上方的晶粒尺寸。在实际的钢中，质

点能够钉扎的最小晶粒尺寸位于图中下面的阴影区域，上面的阴影区域是能被大夹杂物固定的最小晶

粒尺寸。由这两类不同的质点固定的晶粒尺寸差别很大，几乎有 2 个数量级。 

 
图 31：质点阻止晶粒长大的效果[152] 

 

最适于阻止晶粒长大的质点是那些有最小尺寸和最大体积分数的质点，这就要求质点在奥氏体中

溶解度低，并且自身长大也慢。体积分数由体积含量、近似的溶度积和温度确定，而质点的尺寸由自

身的长大速率决定。根据 Liftschiftz-Wagner 理论 (154, 155)， 质点的长大速率如下所示： 
 

r3- ro
3  = 8 v2 γ C D t [9kT]-l       (24) 

式中 r 是 t 时刻的平均质点尺寸，ro 是最初的平均质点尺寸， V 是析出物的原子体积，γ是质点-基体

的界面能，C 一般当作溶解在质点界面处的金属原子的浓度，D 是金属原子在基体中的扩散系数，t 是

长大时刻，k 是 Boltzmann 常数，T 是绝对温度。式（24）表明，当 γ、C 和 D 尽可能低时，质点长大

的速率就降低。这三个参数由质点确定。质点-基体界面处的结构和成分决定了 γ，它受横穿界面的晶

格匹配关系的影响。一旦质点确定下来，晶格匹配关系就已经定了。界面越连贯，γ 越低。C 的大小

由质点的成分、质点的类型与溶度积确定。金属原子在与质点平衡的基体中的浓度低，显然系统的 C

就低。获得低 C 的两个条件：一是质点在奥氏体中低的溶度积，二是存在相当高的间隙水平。这意味

着对低溶度积的系统，质点不仅体积分数高，而且长大速率也低(152, 156)。那些间隙元素为欠理想化

学配比的钢，也就是图 13 右则的钢，将有利于获得低的质点长大速率。 
 
4.3 溶质拖曳阻止晶粒粗化 



当溶质原子位于并附着在晶界上，给定驱动力产生的晶界移动速率将受溶质原子的影响。溶质拖

曳理论已成为大量的研究与展述(157-159)的主题。大部分工作是在再结晶的实验中进行的，前面已讨

论过，此时驱动力相当高。而另一方面，在很低的驱动力作用下就发生晶粒粗化。 

根据 Cahn 的理论，晶粒长大或粗化的速率可表达为： 
 

G2 = (2 σ VM n / t) / (λ + αC)       (25) 
 
式中 σ 是每单位体积晶面能，VM 是奥氏体的摩尔体积，n 是晶粒等温长大指数，t 是粗化时间，λ 是 

“纯”奥氏体的晶界迁移率倒数，α 是单位浓度溶质中的晶界迁移率的倒数，C 是溶质浓度。由该理

论得出 G2 与 C 之间成线性关系，事实上，这已经被发现了 (159)。随着溶质量的增加，晶粒长大速率

降低。溶质的选择将影响到 σ、VM、n 和 α的值；因此，每一溶质对 G 都有特定的影响。 
 
4.4 再结晶：再结晶驱动力 

静态再结晶的驱动力可被认为是变形或回复的基体与再结晶的基体之间的位错密度差。Keh 和

Weissmann 认为加工硬化引起的流变应力的增加与位错密度的增加是相联系的(160)，采用他们的方法

可以估计驱动力的大小。表达式为： 
∆σ = σ0 + α µ b (∆ρ)1/2        (26) 

式中 ∆σ 是测出的由加工硬化引起的流变应力的增量，σ0 是原始的屈服强度，α 是常数，µ 是剪切模

量，b 是 Burgers 矢量，∆ρ 是位错密度的改变量。则再结晶驱动力的如下： 
FRXN = µ b2 ∆ρ / 2        (27) 

如上所述，采用该方法，由单个热轧道次模拟得出的驱动力为 20 MN/M2 数量级(49, 80, 145)。 

 
4.5 再结晶：再结晶钉扎力 

当再加热的奥氏体在较低的温度（此时就析出而言奥氏体是过饱和的）下变形时，温度将被降到

某一值，在此温度下，在变形或回复的奥氏体中将形成应变诱导析出物，从而阻止了再结晶形核，不

然，在没有析出的情况下，在道次传搁时间内将发生再结晶(49, 80, 145, 162)。开始出现抑制再结晶的

温度为图 28 的 T95 。在稍低的温度，形核将完全被抑制，此温度为图 28 的 T5。在 高于 T95 温度或低

于 T5 轧制得到最均匀的奥氏体组织。 

要抑制再结晶，由应变诱导析出物产生的钉扎力必须大于 20 MN/M2 的再结晶驱动力。钉扎力能

用下式给出： 

SPIN NrF σ4=         (28) 

式中 r 是质点半径，σ是奥氏体晶界的界面能，NS  是单位面积质点数。在计算由微合金析出物产生的

钉扎力中，已有三个模型被提出用于描述 NS (100, 161)，它们是刚性晶界模型、柔性晶界模型与亚晶

界模型。近来工作表明，Hansen 等人的亚晶界模型(100) 可能是最实用的(49, 80, 145)。该模型为： 

( ) 1223 −
= rlfF V

S
PIN πσ         (29) 

式中，σ 是奥氏体晶界能，fv 是质点的体积分数，l 是亚晶尺寸，r 是质点半径。从式（29）看出，测

量平均 r 与测量或计算质点的 fv 相当简单。图 16 就给出了含铌钢中由析出物产生的这种钉扎作用的

例子(29)。 



从图 16 直接看出，质点不是随意分布的，而是在变形后回复的奥氏体的亚晶界上形成。显然，

采用平均颗粒尺寸来处理 Ns 是不合适的，因为颗粒的分布是相当局部化的。已经发现，优先形核位

置处的真实局部钉扎力比质点均匀分布时的钉扎力大得多(49, 80, 145)。由式（29）看出，高 fv 值及

细小的颗粒尺寸利于形成高的钉扎力。有非常高 fv 值的区域，也就是图 16 中的晶界与亚晶界位置，

将有非常高的 FPIN值。 

为了能在低于图 28 中 T5 温度下安排最大的道次数，必定要使 T5 处在合适的温度区间。这意味

着，应变诱导析出必须开始发生于某一温度，该温度处在轧制道次确实发生的温度区间内。如果析出

物在太高的温度形成，它就不能产生足够高的钉扎力来抑制在更低温度的轧制过程中发生的静态再结

晶。如果析出物在太低的温度形成，则 T5 太接近终轧温度而不能安排足够的轧制道次。RCR 工艺的

细节文中不叙述，但这些到处都有 (116, 117, 129)。 

 

4.6 铌在热机械处理中的作用 
对控制轧制，从奥氏体调节的角度来看，合金或微合金元素的加入量要达到它能产生足够大的钉

扎力来抑制晶界缺陷的运动，也就是回复和再结晶，否则回复和再结晶将降低系统的自由能。因此，

我们关心的是，给定加入量的元素能在多大程度上延迟回复和再结晶。这项工作采用著名的“double 

hit test” 完成 (80, 145, 162, 163)，实验过程中，一系列的试样加热到给定的温度，接着冷却到实验温

度。其中一个试样连续大变形，获得的流变应力曲线为不连续变形实验提供参考。其它的试样变形到

给定的变形量，经常为一道次变形量，之后卸载，保温不同的时间，然后重新加载到卸载时的变形

量。记录每一保温时间下软化的大小，建立了某一温度下软化比率与保温时间的关系图(80, 145, 162, 

163)。对奥氏体的早期研究工作表明，开始 25%的软化是由静态回复引起的，剩下的 75%的软化是由

再结晶引起的(80, 145)。 

该技术被大量的研究采用(80, 145, 162, 163)，而且 Nb 被不断的证明强烈地延迟了奥氏体的回复和

再结晶过程(49, 80, 145, 164)。图 32 给出了溶质 Nb 的延迟作用的例子，这是 Yamamoto 等人的研究工

作 (165)。 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 
图 32：变形温度对 0.002C and 0.002C-0.097Nb 的软化行为的影响，Yamamoto(165) 

 



在得出图 32 的实验中，假设 Nb 是固溶在奥氏体中。因此，溶质 Nb 推迟了奥氏体再结晶的开始

时间，如以 10s-1 的速率发生 0.69 真应变，C-Mn 钢在 850℃时的再结晶开始时间为 20s，而 Nb 钢为

400s。图 33 比较了微合金化元素 Nb、Ti 和 V 的溶质延迟再结晶的作用(165)，明显看出，V 的作用最

弱，Ti 位于中间，Nb 的效果最强。同时也看出图 34 中表现出的特性与 Cuddy 图有同样的趋势(161)。 

溶质 Nb 与 Nb 析出物的相对延迟作用的比较见图 35(165)。图中，0.002C 钢中的 Nb 是固溶的，

而 0.019C 钢中的 Nb 以析出物存在。析出对延迟再结晶开始的时间比溶质的作用要大一个数量级，而

在延迟再结晶的过程或速率方面的作用甚至更大。 

图 36 比较了三种钢的软化特性，它(145)与以上软化特性稍有差别。溶质 Nb 和析出 Nb 作用的本

质与大小明显不同，如图 36。图 36 中的箭头表示奥氏体中应变诱导析出的最初时刻。溶质 Nb 能在

短时间内抑制再结晶，而析出 Nb 能在长时间内发挥作用。因此，对于道次传搁时间短的板带轧机，

无论是溶质 Nb 还是析出 Nb 都能抑制再结晶，而对道次传搁时间长的中板可逆轧机，仅溶质 Nb 不能

起抑制作用，因而就需要析出 Nb 的参与。 

当奥氏体中变形的过饱和的固溶 Nb 在不同的温度下保温，则析出、再结晶及两者相互作用的动

力学方面存在竞争。几项研究试图处理这种复杂的情况(120)。图 37 给出了一个例子(145)，它比较了

普碳钢与含铌钢的行为差异。 

为了解释图 34 中的特性，Cuddy 试图计算由 NbC 颗粒抑制再结晶所需的钉扎力大小(161)，使再

结晶的驱动力与颗粒的钉扎力相等就可以了。在 Cuddy 的研究中，用发表的溶度公式计算达到钉扎力

的大小所需的质点体积分数。他发现，假定的颗粒排列能够抑制住再结晶。Palmiere 等人进行了类似

的试验，但实验观察结果发现析出物排列的特征有所降低(80)。这项工作与 Cuddy 的工作有一重大的

不同：Palmiere 等人的研究中，是在奥氏体的晶界、亚晶界与晶内测量真实和局部的体积分数和颗粒

尺寸。由实验得到的钉扎力说明，计算的晶界处的力确实比驱动力大，该钉扎力容易地抑制再结晶的

发生。图 38 对结果作了总结 (80)。 

虽然现在可能解释为什么 Cuddy 图中的 Nb 有如此效果，图 34(161)，换句话说，随着 Nb 含量的

增加，再结晶停止温度急剧升高；但还有待解释的是为什么元素的作用不同。一种可能的解释如图 39

所示(164)，该图给出温度与析出驱动力的关系，即对不同的微合金化析出系统，绘出过饱和与温度的

关系。在所有可能的析出系统中，只有 NbC 在大部分典型的热轧温度范围内有高的过饱和度(80)。 

 
图 33：Nb，V，和 Ti 对 0.002C 钢软化效果的比较，Yamamoto 等人 (165). 

 
 

 



 
图 34：在 0.07C, 1.40Mn, 0.25Si 钢中随着微合金化溶质量的增加再结晶温度的升高(161) 

 
图 35：0.10 Nb 钢 900℃时 C 含量对软化行为的影响，Yamamoto 等人 (165). 

 
图 36：三种钢在 900℃和 1000℃的静态回复行为。箭头为开始析出的时刻，Kwon 等 1990, (145). 

 
 
 
 
 
 
 
 



 
 

图 37：RPTT 图给出析出与再结晶的交互作用。Rs 与 Rf 分别为 HSLA 钢的再结晶开始

与终了温度；R’s 与 R’f 分别为普碳钢的再结晶开始与终了温度。Ps’ 和 Ps"分别为在变

形的或未变形的奥氏体中假设的析出开始时刻。Ps 是真实析出开始时间(145). 

 
图 38：FPIN 和 FRXN 对变形温度关系比较。FRXN 右侧完全抑制再结晶，FRXN 左侧将是部

分或完全发生再结晶的奥氏体组织 (80). 
 

 
图 39：不同微合金化系统的析出潜力 (164). 

 
 



5 铌与奥氏体转变 

上面叙述的是 Nb 影响奥氏体调节而造成铁素体晶粒细化的行为，现在要讲 Nb 的其他作用。控

轧自身产生的高 Sv 将降低奥氏体的淬透性。要获得更低的转变温度和低温转变产物，必须通过更高

的合金加入量和/或加速冷却来克服控轧带来的缺点。在转变温度下，当在奥氏体中有大量的 Nb 固

溶，就是有高的 Nb 含量、低 C 和高的再加热温度，固溶 Nb 通常对连续冷却过程中的 CCT 曲线与随

后的相变有重要的影响。结果是转变开始温度降低，获得非多边形铁素体组织的可能性更高，在高的

冷速下更是如此。第一种效果已有论述 (7, 166, 20, 67, 167)，图 40 给出了一个很好的例子 (168)。 

 
图 40：修正的微合金化钢的 Ar3 温度，奥氏体晶粒尺寸 100 pm (168). 

 
最近的研究指出，溶质 Nb 改变的不仅是转变温度。淬透性的提高也意味着，对相同的一般性条

件，尤其在高的冷速下，Nb 钢将有更多量的低温转变产物，如针状铁素体、Widmanstatten 铁素体和

贝氏体型铁素体(168-169)。图 41 给出了这种效果的例子(168)。 



 
图 41：Nb，V 和 Ti 对加速冷却钢中贝氏体和铁素体体积分数的影响 (168). 

 

 
图 42：Nb，V 和 Ti 对抗拉强度和夏比 V 型冲击 50% FATT 的影响 

(1) 空冷，(2) 加速冷却，(3)控轧后直接淬火(168). 
 

关于图 41 和 42 中 Nb 的作用作用产生的效果，特别吸引人的地方是它对性能的影响，如图

42(168)。虽然确实是 Nb 的加入对铁素体晶粒尺寸有显著影响，如图 41，但主要影响的是铁素体的类

型。钢中加入 0.04 Nb，结果大约 80%的铁素体是贝氏体型，图 41。从图 42 明显看出，随着贝氏体量



的增加，钢的强度直接提高。其它文献也给出了几个相似的例子 (169-174)。问题又来了：溶质 Nb 是

如何改善 FATT 的。是 20%多边形铁素体的细化结果？还是存在低碳贝氏体的结果？简单地说，溶质

Nb 对韧性的影响可能归因于 Nb 起着淬透性剂和晶粒细化剂的作用。 

含溶质 Nb 的奥氏体分解产生的转变产物具有非常高的位错密度。转变产物是针状铁素体和贝氏

体，它们具有很高的位错密度(171, 173)。没料到的是，含铌钢中多边形铁素体也具有相当高的位错密

度 (170, 171, 175-177)。这经常忽略了 Nb 钢一个特征，即 Nb 对下面讨论的力学性能有重要的影响。 

 

6 铌与强化 

毫无疑问，大多数低合金钢中加入 Nb 可提高钢的屈服强度，对中板和板带产品都是如此。但我

们还不清楚 Nb 如何通过何种方式提高强度。通常是从展开的 Hall-Petch 公式开始强度分析，式中假

设强度组元的贡献是线性的： 

2/1
ypptndislTextureSSNPobs DkYS]YSYSYSYS[YS −

α− +∆+∆+∆+∆+=    (30) 
 
式中： 

YSobs   =    测出的屈服强度； 
YSP-N   =  晶格摩擦力； 
∆YSSS   =   固溶强化的增加量； 
∆YStexture   =   织构强化的增加量； 
∆YSdisl   =   位错强化的增加量； 
∆YSpptn   =   析出强化的增加量； 
kyD   =    铁素体细晶强化的增加量。 2/1−

α
 

最近，已从几个方面对该公式的普遍适用性提出疑问。首先，该公式的精度已遭质疑，同时新类

型的加和关系(178-182)被提出。看来线性加法有时高估了测出的屈服强度，其它的加法如平方根加法

可能更恰当(178-182)。然而，对几种 350 级含铌钢板带的最新研究表明，线性方法相当准确(175, 

176,183)。其次，如果该公式不准确，或无效，则使用它就可能错误地解释 Nb 是如何真实地强化铁素

体。如在文献中，减去测得的屈服强度中所有其它的项就得到析出强化增量。显然，如果线性加法公

式不准确，或不可靠，则将得到错误的析出强化值。 

接下来讨论的是一些可能出现的问题，在叙述 Nb 对强度的贡献过程中会遇到。控轧含铌钢中仍

然存在有部分固溶的 Nb，加速冷却引起相变温度的不断降低，当我们将在不断降低的相变温度下形

成的组织当作是多边形铁素体时，认为强化作用是由晶粒细化引起的。随着相变温度的降低，铁素体

晶粒尺寸减少，这毋无置疑，但铁素体的类型和晶界也有细微的变化 (177)。随着相变温度降低，晶

粒的形状与晶界变得更加不规则，而且更多的晶界为小角度晶界。因此，对在高的转变温度下形成的

大的多边形铁素体中的大角度晶界和在低的转变温度下形成的细小的非多边形铁素体中的小角度晶界

而言，同样的 Hall-Petch 公式对它们都正确是最不可能的。因而将会过高估计较低转变温度下的晶粒

细化对强度的贡献。 

NbC 在铁素体中析出通常认为是强化铁素体的主要因素。虽然普遍地认为确是如此，但也很少有

直接的证据说明在铌钢尤其是板带钢中 NbC 对铁素体析出强化的重大贡献确实存在。有许多理由说



明为什么缺乏这些证据。首先，正如表 4 中的晶格错配应变所示，NbC 晶格与奥氏体或铁素体都不能

很好地匹配。这意味着，所有的析出与基体要么半共格，要么非共格，而且析出需要晶体缺陷如位

错、变形带，亚晶界和晶界来提供形核位置。 

前面已提到，在相变后的微合金化钢的铁素体中有两类析出：相间析出与一般析出。当相变过程

发生时，在 γ-α 界面前沿的铁素体中形成相间析出，此时析出物为薄片状分布，碳化物只可能为三种

Baker-Nutting 取向关系的一种 (64, 185)。重要的是，NbC 的相间析出通常存在于形成温度高于 700℃

的铁素体中。而一般析出是在转变完成后的低温过饱和的针状铁素体或贝氏体中形成的。一般析出表

现出所有三种不同的 Baker-Nutting 取向关系(184, 185)。图 17 和 18 给出了相间析出与一般析出的例

子 (68)。已经研究过 Nb 钢中的相间析出的形成 (86,87)，图 43 的 TTT 图(185-187)给出了 0.07C-1.07 

Mn –0.033Nb 钢中的相间析出。Thillou 等人在研究 0.08C-1.3Mn-0.025Nb 钢 (175, 176)时证实了以上结

果。 

 
图 43：Fe-0.036Nb-0.09C 与 Fe-0.036Nb-0.09C-1.07Mn 钢的 TTT 示意图，阴影区域发生了相间析

出(IP)。该图将 Sakuma 与 Honeycombe (1985)和 V. Thillou et al. (1998, 0.28Nb-0.07C-1.1Mn， 点线)的

研究结果组合 

 

图 43 明显地表明 (186)， 只有特定的冷却方式才会与相间析出区区域相交。例如，假设板带以

30~80℃/s 喷水冷却到 650~600℃，然后卷取至室温，板带中几乎不可能出现 NbC 相间析出。因为这

种冷却方式完全避开了 TTT 图的相间析出区域，也就是温度超过 700℃。同样，中板以 10℃/s 加速冷

却到大约 600℃或以下，接着空冷，将也会避开 TTT 图的相间析出区域。然而，如果中板从终轧温度

开始以低于 1℃/s 的速度空冷，则有可能插入相间析出区。Sakuma 和 Honeycombe 指出，形成相间析

出物的前提条件是铁素体长大速度与铁素体中 NbC 的过饱和的平衡(186, 187)。低的长大速度与高的

NbC 高饱和度利于相间析出。非常重要的是，在 Sakuma 和 Honeycombe 的研究中，在温度低于 700

℃铁素体中几乎不存在相间析出。而且，Thillou 等人也发现了类似情况 (11)。同样的，在实验室加工

的商业 350 级含铌高强度钢中也很少发现析出强化(188, 189)。这些关于板带钢中析出物的研究结果很



重要，但是必须记住的是这些钢中 Nb 含量是 0.035 或更少。对那些高 Nb 含量的钢与 Nb/C 比接近理

想化学配比的钢，NbC 析出的体积分数最大，那么情况如何。在这点上，对 0.09C-1.2Mn-0.1Nb (87) 

和 0.08C-1Mn-0.065Nb (190)商业板带钢的 TEM 研究显示，钢中即便有，也是非常少的小尺寸的析出

物。而另一方面，最近研究了成分为 0.03C-1.5Mn-0.08Nb 的 HTP 中厚板轧后空冷的情况，TEM 结果

显示，铁素体中的析出强化大约为 80MPa 的 Orowan-Ashby 强化(191)。而且，在空冷的 0.04Nb 的中

厚板中也发现有接近 100MPa 的析出强化，从而使铁素体-珠光体组织的钢有 450 MPa 的屈服强度 

(192)。含铌钢在正常的成分和加工条件下，最大的析出强化可能就是 80-100 MPa。 

值得一提的是，中厚板中 80-100MPa 的析出强化十分接近于按照 Orowan-Ashby 理论绘出的两析

出强化图的预测结果。如果假设 (i) 颗粒直径 2-3 nm  (ii) 大约 50-70% 体积分数的 Nb 可用在轧后的铁

素体中析出，则 Gladman 等人 (193) 和 Gray (194)的图预测的析出强化值相当接近于空冷中板的强化

值 。然而，极为重要的是，这些图预测的值是最大值，对给定的 Nb 含量，需要某些特定的加工条件

才能实现 Nb 的充分析出。仅有 Nb 的存在显然是不能保证得到任何大小的析出强化。 

众所周知，在 20 世纪 80 年代早期，多边形铁素体钢的组织和性能已得到充分地优化。比方说，

含 0.04Nb- <1.5%Mn 的低碳铁素体-珠光体钢，经过析出强化、控轧和空冷，铁素体晶粒尺寸为

5µm，板带和中板的屈服强度大约为 400-420 MPa。但是，随着时间的流逝，科技的发展需要甚至更

高强度级别的钢。显然，需要采用其它的微观组织设计途径使屈服强度超过 450 MPa，而同时保持其

他重要的性能处于可接受的水平。 

过去 20 年，钢的冶金方面一个最大的变化是多相组织在板带和中板中的应用。多相钢包括双相

钢 (铁素体-马氏体-残余奥氏体) (195-197) 和相变诱导塑性[TRIP] 钢 (铁素体-贝氏体-残余奥氏体) 

(198,199)。铁素体-珠光体钢的屈服强度和抗拉强度分别达到 420 与 550 MPa，而多相钢的抗拉强度却

能超过 600 MPa。无论是双相钢 (DP)还是 TRIP 钢都不是新事物。DP 钢于 1975 年 (195)首次开发应用

于板带或中板，在随后的 10 年间成为大量研究的对象(196, 197)。TRIP 碳钢于 20 世纪 60 年代后期首

次应用到中板中(198)。在这些高碳、高合金钢中，TRIP 反应被用来获得高的强度，其中屈服强度超

过 1400 MPa，总延伸率达到 30% (198)。 

目前，中板钢中一般采用多相组织以获得超过铁素体-珠光体钢达到的性能。冷却工艺是以大约

10℃/s 喷水冷却控轧态的奥氏体至终点水温(WET)，接着水冷至室温。显然，对给定的 CCT 图，WET

的选择给最终组织的组成提供灵活性。图 41 给出了相平衡的实例 (168)。这项研究中，经常发现 Nb

对这种类型的微观组织的演变有两个重要的作用：(i) 引起最终组织，包括多边形铁素体和低温转变产

物贝氏体或马氏体的强烈细化，(ii) 经常在间隙式加速冷却的情况下，通过溶质 Nb 对淬透性的作用，

改变最终组织的类型。因此，Nb 与间隙式加速冷却的配合能使 20mm 厚的中板的抗拉强度达到

700MPa，而同时还具有好的韧性水平，图 42 (168)。 

对热轧板带和冷轧退火薄板的双相钢而言，强度、成形性与切边延展性很重要，Nb 也被证实对

获得优越的性能有利。对抗拉强度达到 700MPa 的高强度级别的双相钢，这些性能也非常高。 

在多相钢的早期研究中，组织细化表现出对成形性的非常重要但或许还未得到正确认识的作用，

图 44 和 45 (200)。图 44 给出所谓的含铁素体-马氏体-残余奥氏体组织的双相钢中残余奥氏体量与加工



硬化率的预期关系。可能稍微忽视的是残余奥氏体分布情况的重要性，图 45。很明显，即使残余奥氏

体的量保持不变，它的弥散分布对获得更高的加工硬化率是有利的。颗粒间距与热轧奥氏体的 Sv 直

接相关，所以轧制过程中 Nb 对奥氏体调节的重要性是显而易见的。 

 
 

图 44：加工硬化率随残余奥氏体体积分数变化而变化 (Rigsbee 和 VanderArend, 1979). 
 

 
图 45：加工硬化率与平均奥氏体颗粒间距的关系 (Rigsbee 与 VanderArend, 1979). 

 
对 TRIP 钢的近期研究表明 Nb 对这些钢的显微组织、性能与加工性能有明显的好处(114, 200) 。

此外，加入 Nb 的好处在于它的改变热轧奥氏体的转变行为以及引起组织细化的双重能力。 

组织细化对加工硬化率 (WHR) 与总延伸率的影响的研究可追溯到 Ashby 的早期工作(201, 202)，

那时，Ashby 研究了塑性各向异性材料的加工硬化率。Ashby 的工作得出如下公式： 

( ) ( )[ ] 2
1

ε D/ b fαG 
dε
dσ

=        (31) 

式中： 
α =  常数 
G =  剪切模量 
b =  Burgers 矢量 
f =   马氏体体积分数 
D =  硬相直径 
є =   应变 



当将该公式表示为 f 与硬相间的岛间距 λ 的关系时，加工硬化率 WHR 与 λ-1/2 成对应变化。因

此，加工硬化率与 DP 钢中的马氏体-残余奥氏体岛和 TRIP 钢中贝氏体-残余奥氏体岛的分布成反向的

关系，分布越弥散，加工硬化率越高。对 DP 钢中的马氏体岛与加工硬化率之间关系的理论，实验证

实它已确实无疑 (203, 204)。式(31)在一定程度上解释了 Nb 在多相钢中的重要作用。Nb 的使用可使控

轧奥氏体获得非常高的 Sv 。Sv 越高意味着式（31）中的 λ 越小，因而，加工硬化率与总延伸率也越

高。 

总之，长期以来，Nb 被证实能通过不同的途径提高铁素体-珠光体钢中铁素体的强度，使钢的屈

服强度接近 400 MPa。更高强度级别的钢需要多相组织，包括微观组元如铁素体和低温转变产物如贝

氏体和马氏体的结合。过去 20 年的研究表明 Nb 对新开发钢获得合适的组织和最终性能也有重要的作

用。除了已经认识到 Nb 对奥氏体调节，从而对组织细化的有益作用外，也已发现 Nb 对控制中板、

板带和薄板的加工非常中最终组织的演变起着关键的作用。 

 

7 铌与稳定化 

过去十年间，铌已成为一个受欢迎的添加元素，加入到两大类钢中：超低碳 (ULC)或无间隙 (IF) 

钢和铁素体不锈钢 (FSS)。加入 Nb 的主要原因是弥补 Ti 稳定碳和氮的不足。但是，最新工作表明，

Nb 的加入不仅仅是简单的稳定化作用。在铁素体不锈钢中，利用稳定化来消除屈服点，并防止应变

时效，但在降低或消除敏化方面稳定化也发挥着重要的作用。敏化是指铁素体晶界处碳化铬的析出造

成晶间腐蚀，产生晶界贫铬区，从而不能防止晶界免受腐蚀(205, 206)。在 ULC 钢中，稳定化很重

要，主要是因为它消除了罩式或连续退火后的屈服点，防止出现应变时效，并利于产生有利的织构，

提高成形性(207, 208)。 

 
7.1 铌在 IF 钢中的作用 

早期的 IF 钢单独用 Ti 稳定，此时，Ti 的加入量要足够到理论上固定钢中所有的 C，N 和

S(207)。通常用下式表示达到完全稳定所需的 Ti 量： 

Ti = 4C + 3.42N + 1.5S        (32) 
 

随着温度的降低，首先形成的是 TiN 颗粒。Ti 的随后析出行为取决于枝晶间溶池内形成的原始硫

化物 (209)。例如，如果 Mn 含量低于 2000 ppm，则形成 TiS。TiS 是一种具有斜方六面体结构的复杂

化合物，它有许多不同的晶体结构，具体取决于六面体结构中缺陷结构。已经发现当 Ti 的含量高（> 

0.06 wt%）而且 Ti/S 比高（>7），则形成 9-R 斜方六面体的 TiS。如果 Ti 的含量低 (0.04)，并且, Ti/S

比低 (接近 5)，则形成 18-R 和 6-R 型的 TiS。在随后的冷却过程中，不同的多型 TiS 表现不同。在冷

却过程中 9-R 型 TiS 发生嵌入反应， Ti 和 C 层插入到前在的 Ti 与 S 层中，形成六角形的或 H-相

Ti4C2S2 (209)。这产生下面的 TiS 的 in-situ 转变 (209)： 

TiS(9-R) + Ti +S = ½ Ti4C2S2       (33) 
 

因此，形成 H-相是固碳的一条途径。如果钢中 Ti 和Ｃ在嵌入Ｈ-相后还有剩余，则可能会形成

TiC。当 9-R TiS 占大多数时，则析出行为如图 46(209)所示，它与钢的成分有关。 



 
图 46： ULC 钢中的析出，以 TiS- (9R) 与 Ti4C2S2 (H) 为主 (Hua et al., 1997). 

 

18-R 与 6-R 多型经常在冷却过程中不转变，因此，这种情况下，钢中所有的 C 将以 TiC 的形式

被固定，则热轧板带中将含有 TiN，TiS 与 TiC 的混合物。同样，当 Mn 高，超过 3000 ppm，MnS 的

形成比 TiS 有利，则室温下热轧板带中的析出物将是 TiN，MnS 与 TiC。 

以上明显地说明 Nb 在这些钢中有多种作用 (209-211)。在 9-R TiS 的钢中，Nb 能 (i) 代替 TiS 向 

Ti4C2S2嵌入转变中的部分或所有的 Ti，(ii) 代替部分或所有形成 TiC 的 Ti，净化嵌入转变消耗后剩余

的 C，(iii) 保持固溶(210)。在低 Ti 钢中，没有足够的 Ti 来固定所有的 C，Nb 就被用来形成 NbC 固定

C。当 Mn 高时也有类似的行为。 

Ti 稳定的 IF 钢的一个问题是合金化热镀锌后钢的差的表现，如在这类重要的产品中出现爆裂和

粉化现象。早期的经验表明，在 Ti 处理的 IF 钢中加 Nb，也就是双稳定钢，使合金化热镀锌钢在成形

过程中整体表现和性能有显著改善(209-211)。近期工作表明，溶质 Nb 的存在，使钢获得优越的合金

化热镀锌性能，如好的附着性和抗粉化能力。当加入过量的 Nb 与 Ti 共同完全稳定钢时，溶质 Nb 显

著地偏析在铁素体晶界和亚晶界，图(209)。认为这种形式的晶界偏析与溶质 Nb 的自由面偏析共同作

用，改善了合金化热镀锌的涂层的稳定性。虽然目前对粉化现象还未完全理解，但近期工作指出，减

小 Zn-Fe 界面的Γ（gamma）相的厚度是改善抗粉化能力的关键 (212)。已经发现，随着 Nb 含量的增

加，Γ相的厚度减小 (213)。 

如果溶质 Nb 在铁素体晶界处的存在是改善抗爆裂现象的关键，并且如果自由面处的溶质 Nb 是

提高涂层附着力的关键，那么就带来了两个问题：(i) 需要多少溶质 Nb 才能获得以上性能的显著改

善？ (ii) 如何获得这样水平的溶质 Nb？近期工作表明，双稳定 IF 钢的合金化热镀锌性能比单用 Ti 稳

定的 IF 钢的性能要好很多(214)。在这项研究中，估计室温下大约有 150 ppm Nb 处于固溶状态。图 48

是对典型 IF 钢在不同的 C 和 S 含量的情况下，为保证室温下有 150 ppm Nb 处于固溶态，所加入的

Nb 与 Ti 的量 (215)。该图说明，例如，对 30 ppm C, 30 ppm N, 80 ppm S 和 600 ppm Ti 的 IF 钢，要保

证有 150 ppm 的溶质 Nb，就需要加入 200 ppm Nb。如果 C 变为 40 ppm，将需要 240 ppm Nb 才能保

证 150 ppm 固溶 Nb 的存在。目前正在进行一项研究，以更好地确定钢板的成分要求，从而保证优越

的合金化热镀锌性能。 



最后要提一下，在铁素体晶界偏析的溶质 Nb 还有另外两个重要的作用。一是，克服 P 对冷加工

或二次加工脆性的恶化效果 (211, 216, 217)。 

其次，铁素体晶界偏析的溶质 Nb 改善了冷轧退火 IF 钢的晶体学织构 (211, 218- 220)。 

 
图 47：用 APFIM 测量精轧和/或卷取 IF 钢中晶界、亚晶界与基体中 Nb 的浓度 

 

 
图 48：保持 150 ppm 固溶 Nb 的合金设计 

 
7.2 Nb 在铁素体不锈钢中的作用 

1997 年，北美生产了大约 240 万吨不锈钢，其中大约 62%为奥氏体不锈钢，33%为铁素体不锈

钢。在生产的奥氏体不锈钢中，T304 与由它派生的钢种是产量最大的一类钢种，约占 62%，其中

T316 占 13%，T301 占 10%。在生产的铁素体不锈钢中，T409 占 67%，其中 T43X 占 12%，T 439 占

4.2%。过去 10 年内，在北美地区，Nb 铁素体不锈钢的使用增长极快，特别是用于汽车排气系统的

T409，更是如此。 

总之，Nb 加入到铁素体不锈钢中要达到以下几个目的： 

(1) 抗晶间腐蚀（稳定化） 

(2) 抗蠕变 



(3) 抗麻纹（Roping）与起皱（ ridging） 

(4) 抗氧化 

(5) 改善表面质量 

(6) 改善成形过程中模具的磨损 

 
在其他地方讨论并解释了 Nb 对改善以上性能的作用(221, 222)。 

第一个稳定化的铁素体不锈钢是 Allegheny Ludlum 于 1961 年开发的，用于汽车排气系统。该钢

含 12% Cr，用 Ti 完全稳定化，现在名称为 UNS S40900。过去 10 年，T409 用 Ti + Nb 双稳定化，取

代早期的单 Ti 稳定。双稳定的 T409 属于 UNS S40930 类。稳定化系统的改变有好几个原因，这些

Franson 和 Fritz 也谈过 (223)。 

图 49 给出用 Ti + Nb 作为稳定系统产生的效果 (223)。图 49 表明，单 Ti 或 Ti + Nb 复合稳定看起

来是一样的，但选择不同的系统产生的间接效果远不止简单的敏化与稳定化。例如，用 Ti + Nb 稳定

的 T409，即 T466，特别是在 600 ℃至 800℃之间，抗蠕边或弛垂（sag）性能有了改善，见图 50 (221, 

222)。此外，双稳定的 T466 的抗氧化性也比仅用 Ti 稳定的 T409 要好得多，图 51 (221,222)。在图 50

和 51 中，加 Nb 带来的好处可能是溶质 Nb 和析出 Nb 共同作用的结果。正如前面提到的，Nb 添加到

双稳定钢 T409 产生的其它好处包括形成有利织构形成，改善钢的成形性(224,225)、表面质量和模具

磨损(221-225)。 

 
图 49：热影响区抗晶间腐蚀的能力与稳定的关系，Franson & Fritz, 1995 (223). 

 



 
图 50：温度升高时的抗拉性能  

 
图 51： T409，T409 HPTM (低间隙 low interstitial)和 T466TM (低间隙双稳定)钢的抗静

止空气氧化的周期 

 
 

图 52：大的立方体形的(TiNb)(CN)上带有小的附生的 NbC 颗粒的二次电子显微照片与

背散射照片 
 



目前对单稳定(Ti) 与双稳定(Ti + Nb)的 T409 铁素体不锈钢中的析出进行了研究，试图解释这两者

行为上的一些不同。初步研究结果标明它们的析出行为存在明显的差异(226)。两种钢都有 TiN 析出，

TiN 可能在高温下形成于钢液或枝晶间的溶池中，在随后的处理过程中它是稳定的。仅加 Ti 的钢中，

冷却时 TiC 的析出温度在 830℃至 780℃之间。在前在的 TiN、铁素体晶界和基体中发现了 TiC。双稳

定钢中的析出顺序也类似。这两种钢中的析出有两大不同：首先，双稳定钢中的碳化物为 (TiNb)C；

其次，冷却过程中双稳定钢中析出物的析出温度比单 Ti 稳定的钢要高很多，双稳定钢为 1200℃，而

单 Ti 稳定 T409 为 830~780℃。图 52 给出了双稳定钢中(TiNb)C 在 TiN 上附生析出的例子 (226)。析

出温度的不同使热变形过程中的行为有重大的分歧。对双稳定 T409，C 在 1200℃左右被固定，这意

味着在典型的板带轧机上，钢中铁素体的热轧是在没有溶质 C 存在的情况下进行的。而对单 Ti 稳

定，情况就不一样，因为直到 830℃，或者说板带在输出辊道或板卷中才形成 TiC。在双稳定 T409 的

铁素体热轧过程中不存在溶质 C，有利于有利织构的形成。在上面讨论的 ULC 钢中经常发现溶质 C

对织构形成的积极作用(207, 208, 211-220)。 

 

8 总结 

过去 20 年，Nb 在钢中的应用与我们对 Nb 如何提高钢的性能的认识都有了进步。此外，加铌是

新型高强度多相钢在板带和中板上应用的基本原则。铌的其它新的应用包括稳定 IF 钢和铁素体不锈

钢的。或许对 Nb 特性的最重要的新发现是溶质 Nb 在改善多种组织、力学性能与使用性能上发挥的

作用。自从第一个商业 Nb 钢于 1958 年生产以来，通过 Nb 微合金化元素的加入而能获得重大的益

处，使近 50 年来对 Nb 进行了的大量研究。一些研究仅在证明 Nb 对改善组织、性能和加工工艺上的

益处，而另外的工作却深入研究 Nb 是如何发挥它的强大作用的。Nb 在钢中使用的情况绝没有在

2001 年完成，也不会在今天终止，此后 20 年研究者将一定会证实这一点。 
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