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超高强钢 Ｑ１１００ 的 ＳＨ － ＣＣＴ 曲线及
粗晶热影响区组织和性能
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摘　 　 　 要: 利用焊接热模拟试验ꎬ采用热膨胀法研究了屈服强度 １ １００ ＭＰａ 级超高强钢在平衡条件和焊接

条件下的奥氏体化相变温度ꎬ结合 ＯＭꎬＳＥＭ 观察和硬度检测结果ꎬ绘制出实验钢焊接条件下奥氏体连续冷

却转变曲线(ＳＨ － ＣＣＴ)ꎬ研究了不同冷却速率下粗晶热影响区(ＣＧＨＡＺ)显微组织和硬度的变化规律. 采用

ＴＥＭ 观察和 Ｌｅｐｅｒａ 腐蚀ꎬ研究不同冷速下 Ｍ － Ａ 组元数量、形貌和分布情况. 研究结果表明ꎬ在焊接条件下ꎬ
实验钢的奥氏体化温度明显高于平衡条件下的奥氏体化相变温度ꎻ随着冷却速率增大ꎬ相继发生 ＢꎬＢ ＋ Ｍ 和

Ｍ 相变ꎬ硬度逐渐上升ꎬ当冷却速率达到 ６０ ℃ / ｓ 时ꎬ其维氏硬度最高可达 ＨＶ４６４. 当冷却速率小于 １０ ℃ / ｓ
时ꎬ开始出现 Ｍ － Ａ 组元ꎬ并且随冷却速率降低ꎬＭ － Ａ 组元数量增加ꎬ尺寸增大.
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ｅｑｕｉｌｉｂｒｉｕｍ ｓｔａｔｅ ａｎｄ ｗｅｌｄｉｎｇ ｃｏｎｄｉｔｉｏｎｓ ｗｅｒｅ ｄｅｔｅｒｍｉｎｅｄ ａｎｄ ＳＨ￣ＣＣＴ ｄｉａｇｒａｍ ａｔ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ
ｃｏｏｌｉｎｇ ｒａｔｅｓ ｗａｓ ｐｌｏｔｔｅｄ. ＴＥＭ ｏｂｓｅｒｖａｔｉｏｎ ａｎｄ Ｌｅｐｅｒａ ｒｅａｇｅｎｔ ｗｅｒｅ ｕｓｅｄ ｔｏ ｒｅｖｅａｌ ｔｈｅ
ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｙ ｏｆ Ｍ￣Ａ ｃｏｎｓｔｉｔｕｅｎｔ. Ｔｈｅ ｒｅｓｕｌｔｓ ｓｈｏｗｅｄ ｔｈａｔ ｔｈｅ ａｕｓｔｅｎｉｔｉｚｉｎｇ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ ｏｆ ｔｈｉｓ ｓｔｅｅｌ
ｉｎ ｔｈｅ ｗｅｌｄｉｎｇ ｃｏｎｄｉｔｉｏｎ ｗａｓ ｓｉｇｎｉｆｉｃａｎｔｌｙ ｈｉｇｈｅｒ ｔｈａｎ ｔｈａｔ ｉｎ ｅｑｕｉｌｉｂｒｉｕｍ ｓｔａｔｅ. Ｔｈｅ ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ
ｏｆ ＣＧＨＡＺ ｍａｉｎｌｙ ｃｏｎｓｉｓｔｅｄ ｏｆ ｂａｉｎｉｔｅꎬ ｂａｉｎｉｔｅ ａｎｄ ｍａｒｔｅｎｓｉｔｅꎬ ａｎｄ ｍａｒｔｅｎｓｉｔｅ ａｃｃｏｍｐａｎｙ ｗｉｔｈ ｔｈｅ
ｉｎｃｒｅａｓｅ ｏｆ ｃｏｏｌｉｎｇ ｒａｔｅ. Ｔｈｅ ｈａｒｄｎｅｓｓ ｉｎｃｒｅａｓｅｄ ｇｒａｄｕａｌｌｙ ｗｉｔｈ ｔｈｅ ｉｎｃｒｅａｓｅ ｏｆ ｃｏｏｌｉｎｇ ｒａｔｅｓꎬ ｔｈｅ
ｍａｘｉｍｕｍ ｈａｒｄｎｅｓｓ ｗａｓ ＨＶ４６４. Ｔｈｅ Ｍ￣Ａ ｃｏｎｓｔｉｔｕｅｎｔ ｏｃｃｕｒｒｅｄ ｗｈｅｎ ｔｈｅ ｃｏｏｌｉｎｇ ｒａｔｅ ｗａｓ ｌｏｗｅｒ
ｔｈａｎ １０ ℃ / ｓꎬ ａｎｄ ｔｈｅ ｌｏｗｅｒ ｃｏｏｌｉｎｇ ｒａｔｅꎬ ｔｈｅ ｍｏｒｅ Ｍ￣Ａ ｃｏｎｓｔｉｔｕｅｎｔ.
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　 　 低合金高强钢由于具有优良的强韧性、高的

比强度、良好的成型性和焊接性ꎬ广泛应用于矿

山、船舶、桥梁、容器、建筑等大型装备制造[１ － ２] .
该类钢的生产工艺路线通常是热机械处理技术



　 　

(ＴＭＣＰ) ＋ 调质处理. 采用 ＴＭＣＰ 技术得到细化

的轧态组织为后续热处理获得良好的性能奠定基

础ꎻ钢中微合金元素 ＮｂꎬＶꎬＴｉ 的碳氮化物可以起

到细化晶粒尺寸和析出强化的作用[３ － ４]ꎻ其热处

理工艺一般为将钢加热到 ８６０ ~ ９５０ ℃奥氏体化ꎬ
随后进行淬火 ＋低温回火处理获得强韧性良好的

回火马氏体组织. 焊接条件下与热处理条件下的

组织转变ꎬ在基本原理上是一致的ꎬ但是由于焊接

过程具有加热温度高、加热速度快、高温停留时间

短、局部加热和冷却不均匀等特点ꎬ从而使焊接时

的组织转变具有其自身的特殊性[５] .
焊接时母材热影响区范围内ꎬ靠近焊缝的粗

晶热影响区(ＣＧＨＡＺ)由于加热峰值温度高、高
温停留时间长ꎬ母材金属处于完全过热的状态ꎬ奥
氏体晶粒发生严重粗化ꎬ冷却后得到粗大的组织ꎬ
严重影响整个焊接接头的性能ꎬ通常是焊接接头

的最薄弱环节[６] .
目前对 Ｑ１１００ 超高强钢焊接热影响区的相

关研究较少ꎬ因此研究 Ｑ１１００ 在焊接热循环作用

下的相变过程ꎬ掌握其组织性能变化规律ꎬ为该钢

在工程实际应用中合理制定焊接工艺提供参考依

据具有重要意义. 本文采用膨胀法测定实验钢在

平衡条件下和焊接条件下的奥氏体相变开始温度

和结束温度ꎬ采用焊接热模拟的方法测定实验钢

焊接条件下的连续冷却转变曲线ꎬ全面地探讨其

粗晶热影响区的相变组织和性能变化规律.

１　 实验材料和实验方法

本实验选用的超高强钢为国内某钢厂生产的

Ｑ１１００ꎬ属于采用 ＴＭＣＰ ＋ 调质处理得到的低合

金工程机械用钢ꎬ化学成分(质量分数ꎬ％ )为:Ｃ
０􀆰 １６ － ０􀆰 １８ꎬ Ｓｉ ０􀆰 ２０ － ０􀆰 ２５ꎬ Ｍｎ １􀆰 ２０ － １􀆰 ２５ꎬ
Ｐ≤０􀆰 ０１０ꎬ Ｓ≤０􀆰 ００５ꎬＣｒ ０􀆰 ４０ － ０􀆰 ６０ꎬＮｉ ＋Ｍｏ <２􀆰 ０ꎬ
Ｎｂ ＋Ｖ ＋ Ｔｉ < ０􀆰 ０８ꎬＢ ０􀆰 ００１ － ０􀆰 ００２ꎬ Ｆｅ 余量. 其力

学性能为:Ｒｐ０􀆰 ２ ＝ １ １３８ ＭＰａꎬＲｍ ＝ １ ３８０ ＭＰａꎬＡ ＝
１１􀆰 ８％ ꎬ －４０ ℃Ａｋｖ ＝４４ ＪꎬＨＶ ＝４２５.实验钢的初始组

织为回火板条马氏体ꎬ如图 １ 所示.

图 １　 实验钢显微组织
Ｆｉｇ􀆰 １　 Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｏｆ ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌ ｓｔｅｅｌ

(ａ)—ＯＭꎻ (ｂ)—ＳＥＭ.

　 　 利用全自动相变仪ꎬ采用热膨胀法测定实验

钢的相变点. 实验真空度为 ０􀆰 ０１ Ｐａꎬ分别以 ０􀆰 ０５
和 １２０ ℃ / ｓ 的加热速度从室温加热到峰值温度

１ ０５０ ℃ꎬ保温 １０ ｍｉｎꎬ然后再以 ０􀆰 ０５ ℃ / ｓ 的速度

冷却至室温ꎬ根据热膨胀曲线拐点所对应的温度

分别确定平衡条件以及焊接条件下的 ＡＣ１和 ＡＣ３ .
在 ＭＭＳ － ３００ 热模拟机上进行焊接热循环模拟

实验ꎬ试样尺寸如图 ２ 所示. 焊接时的实际加热速

度与焊接线能量、板厚和几何尺寸等因素有关ꎬ对
于低碳钢和低合金钢电弧焊时ꎬ其加热速度约为

６０ ~ ２００ ℃ / ｓꎬ结合文献[５ － ６]中的热模拟加热

工艺ꎬ本文采用 １２０ ℃ / ｓ 的加热速度升温到

１ ３２０ ℃ꎬ在峰值温度停留 １ ｓꎬ然后分别以 ６０ꎬ５０ꎬ
４０ꎬ３０ꎬ２０ꎬ１５ꎬ１０ꎬ５ꎬ２ꎬ１ꎬ０􀆰 ５ ℃ / ｓ 系列冷却速率

冷却到室温. 在冷却过程中实验钢发生相变ꎬ体积

发生变化ꎬ在热膨胀曲线上出现拐点ꎬ根据该拐点

所对应的温度确定不同冷却速率下所对应的相变

温度ꎬ进而绘制实验钢的 ＳＨ － ＣＣＴ 曲线.

图 ２　 焊接热模拟试样的形状及尺寸
Ｆｉｇ􀆰 ２　 Ｄｉｍｅｎｓｉｏｎ ｏｆ ｔｈｅ ｓａｍｐｌｅ ｆｏｒ ｗｅｌｄｉｎｇ ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎ

热模拟试样经研磨抛光后ꎬ采用体积分数

４％ 的硝酸酒精溶液腐蚀ꎬ在光学显微镜、扫描电

子显微镜下观察不同焊接热循环条件下的显微组

织ꎬ利用透射电镜对试样组织的精细结构进行观

察. 利用 Ｌｅｐｅｒａ 腐蚀液显示热模拟试样不同冷却

条件下的 Ｍ － Ａ 组元的形貌、尺寸和分布情况.
硬度测试在 Ｆｕｔｕｒｅ － Ｔｅｃｈ ＦＭ － ７００ 硬度试验机

上进行ꎬ在 １００ ｇ 试验载荷下测定热模拟试样中

心部位的维氏硬度ꎬ每个试样测 ３ 点ꎬ取平均值.

２　 结果与讨论

２􀆰 １　 模拟焊接条件下的奥氏体化相变温度

平衡条件下和模拟焊接条件下的奥氏体化相

变温度分别如图 ３ａꎬ３ｂ 所示. 由图中可以看出ꎬ在
平衡条件下(加热速率为 ０􀆰 ０５ ℃ / ｓ)的 ＡＣ１ꎬＡＣ３分

别为 ６７５ ℃和 ８１４ ℃ꎻ模拟焊接条件下(加热速率

为 １２０ ℃ / ｓ)的 ＡＣ１ꎬＡＣ３分别为 ７６５ ℃和 ９３１ ℃.
由此可以发现ꎬ焊接条件下实验钢的 ＡＣ１ꎬＡＣ３显著

高于平衡状态ꎬ奥氏体相变开始温度推迟约

９０ ℃ꎬ奥氏体相变结束温度推迟约 １１７ ℃.
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图 ３　 实验钢热膨胀曲线
Ｆｉｇ􀆰 ３　 Ｔｈｅｒｍａｌ ｄｉｌａｔｉｏｎ ｃｕｒｖｅｓ ｏｆ ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌ ｓｔｅｅｌ

(ａ)—０􀆰 ０５ ℃ / ｓꎻ (ｂ)—１２０ ℃ / ｓ.

这是由于在实验钢加热过程中ꎬ形成奥氏体

晶核需要通过碳原子的扩散来实现ꎬ而扩散需要

一定的时间ꎬ这段时间称之为孕育期. 在快速加热

条件下ꎬ碳原子还未进行充分扩散ꎬ就已经被加热

到更高的温度ꎬ扩散时间未达到形成奥氏体晶核

所需的孕育时间ꎬ从而导致奥氏体开始转变温度

和转变结束温度更高. 此外对于含有 ＮｂꎬＶꎬＴｉ 等
碳化物形成元素的钢ꎬ加热速度对相变温度的影

响更大ꎬ因为这些合金元素自身扩散速度小ꎬ同时

它们还阻碍碳的扩散ꎬ因此大大减慢了奥氏体的

相变过程.
２􀆰 ２　 ＳＨ －ＣＣＴ 图及热模拟 ＣＧＨＡＺ 相变组织

根据模拟不同焊接热循环条件下得到的相变

点数据、显微组织和硬度检测结果ꎬ绘制出实验钢

的 ＳＨ － ＣＣＴ 曲线ꎬ如图 ４ 所示ꎬ该曲线反映了实

验钢在焊接条件下的组织性能变化规律.
　 　 实验钢在不同冷速下 ＣＧＨＡＺ 的相变组织如

图 ５ 所示. 可以发现ꎬ当冷却速度为 ０􀆰 ５ ℃ / ｓ 时ꎬ
实验钢的显微组织以粒状贝氏体为主ꎬ在铁素体

基体内分布着大量的 Ｍ － Ａ 组元. 这是由于实验

钢处于中温上贝氏体转变区间时ꎬ先析出含碳很

低的铁素体并逐渐扩大ꎬ此时温度较高、连续冷却

速 率较小ꎬＣ原子有足够的时间由α / γ相变前沿

图 ４　 实验钢的 ＳＨ －ＣＣＴ图
Ｆｉｇ􀆰 ４　 ＳＨ￣ＣＣＴ ｄｉａｇｒａｍ ｏｆ ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌ ｓｔｅｅｌ

界面向 γ 内快速扩散ꎬ从而使 Ｃ 大量富集到被铁

素体包围的岛状残余奥氏体中ꎬ当继续冷却到低

温时ꎬ富碳的残余奥氏体转变为马氏体与残余奥

氏体的混合物ꎬ即 Ｍ － Ａ 组元. 当冷却速率大于

１ ℃ / ｓ时ꎬ组织中开始出现板条贝氏体ꎬ并随着冷

却速率继续增大ꎬ粒状贝氏体减少ꎬ板条贝氏体数

量增多. 当冷却速率大于 ５ ℃ / ｓ 时ꎬ板条贝氏体

组织开始减少ꎬ开始出现板条马氏体ꎬ组织为板条

贝氏体和板条马氏体混合组织ꎻ当冷却速率达到

１５ ℃ / ｓ 时ꎬ贝氏体组织完全消失ꎬ得到全部的板

条马氏体. 此后ꎬ继续增大冷速ꎬ组织基本保持

不变.
图 ６ 为典型冷速下实验钢的透射电镜照片.

图 ７ 为采用 Ｌｅｐｅｒａ 腐蚀剂对实验钢不同冷却速

率下的组织进行着色腐蚀后的照片ꎬ铁素体和马

氏体基体为灰黑色ꎬＭ － Ａ 组元为白色. 由图 ６ꎬ７
可以看出ꎬ在冷速为 ０􀆰 ５ ℃ / ｓ 时ꎬ实验钢中有大

量的形状各异的 Ｍ － Ａ 组元ꎬ而当冷却速率达到

１５ ℃ / ｓ 时ꎬ实验钢中几乎不存在 Ｍ －Ａ 组元.
可以发现ꎬＭ － Ａ 组元的出现主要受冷却速

率的影响. Ｂｉｓｓ 等[７]对不同冷却速率的研究表明ꎬ
在贝氏体冷却速率范围内ꎬ冷却速率低时ꎬ因为 Ｃ
原子有足够的时间进行长程扩散ꎬ相变界面前沿

通过上坡扩散聚集的 Ｃ 峰值浓度会随着长程扩

散的进行有所降低ꎬ但是聚集的高 Ｃ 区域范围扩

大ꎬ随着过冷度的增大ꎬ这些高 Ｃ 区域残余奥氏

体会转变为尺寸较大的块状 Ｍ － Ａ 组元ꎻ当冷却

速率高时ꎬ贝氏体转变温度降低ꎬＣ 原子的扩散不

充分ꎬ因而奥氏体只能在短距离富 Ｃꎬ形成细小的

Ｍ －Ａ 组元ꎬ并且粒状贝氏体组织向板条贝氏体

组织转变ꎬＭ －Ａ 组元数量减少.
虽然 Ｍ － Ａ 组元的存在可以起到一定的第

二相强化的作用ꎬ但是有研究表明ꎬ当焊接热影响
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图 ５　 实验钢在不同冷速下的 ＳＥＭ照片
Ｆｉｇ􀆰 ５　 ＳＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌ ｓｔｅｅｌ ａｔ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｃｏｏｌｉｎｇ ｒａｔｅｓ

(ａ)—０􀆰 ５ ℃ / ｓꎻ (ｂ)—１ ℃ / ｓꎻ (ｃ)—５ ℃ / ｓꎻ (ｄ)—１０ ℃ / ｓꎻ (ｅ)—１５ ℃ / ｓꎻ ( ｆ)—６０ ℃ / ｓ.

　 　 图 ６　 实验钢典型冷速下的 ＴＥＭ照片
Ｆｉｇ􀆰 ６　 ＴＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌ ｓｔｅｅｌ ａｔ ｔｙｐｉｃａｌ

ｃｏｏｌｉｎｇ ｒａｔｅｓ
(ａ)—１５ ℃ / ｓꎻ (ｂ)—０􀆰 ５ ℃ / ｓ.

区存在 Ｍ －Ａ 组元时会恶化韧性[８ － ９] . 这是由于

Ｍ － Ａ组元中残余奥氏体的含碳量较高ꎬ在焊接

冷却条件下易于形成孪晶马氏体ꎬ具有高硬脆性ꎬ
在冲击载荷作用下ꎬ基体组织发生塑性变形ꎬ使
Ｍ －Ａ 组元周围产生应力集中ꎬ当集中应力超过

临界应力时ꎬＭ － Ａ 组元与基体界面处形成微裂

纹ꎬ并沿 Ｍ － Ａ 组元的边界扩展ꎬ因此 Ｍ － Ａ 组

元成为潜在的裂纹源. 研究表明[１０]ꎬＭ － Ａ 组元

的数量以及形貌对 ＣＧＨＡＺ 的韧性有至关重要的

影响ꎬ与弥散分布的点状 Ｍ － Ａ 组元相比ꎬ尺寸

较大的块状和条状 Ｍ － Ａ 组元会促进裂纹形核ꎬ
显著降低裂纹形核功. 因此ꎬ在 Ｑ１１００ 的焊接过

程中ꎬ为避免 ＣＧＨＡＺ 发生脆化ꎬ应通过降低焊接

热输入来增大焊后冷却速度ꎬ防止产生大量块状

或长条状的 Ｍ －Ａ 组元.
　

图 ７　 不同冷却速率下粗晶区中的 Ｍ －Ａ组元
Ｆｉｇ􀆰 ７　 Ｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎ ｏｆ Ｍ￣Ａ ｃｏｎｓｔｉｔｕｅｎｔｓ ｉｎ ＣＧＨＡＺ ａｔ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｃｏｏｌｉｎｇ ｒａｔｅｓ

(ａ)—０􀆰 ５ ℃ / ｓꎻ (ｂ)—５ ℃ / ｓꎻ (ｃ)—１５ ℃ / ｓ.

２􀆰 ３　 不同冷却速率下 ＣＧＨＡＺ 的硬度变化

不同冷却速率下焊接热模拟试样 ＣＧＨＡＺ 的

维氏硬度变化如图 ８ 所示. ｔ８ / ５ 为热模拟试样由

８００ ℃冷却至 ５００ ℃所需的时间ꎬ由图中可以看

出ꎬ当 ｔ８ / ５为 ５ ｓ(冷却速率 ６０ ℃ / ｓ)时ꎬ热模拟试

样的最高维氏硬度可达 ＨＶ４６４ꎬ高于母材硬度ꎬ
表现出热影响区的硬化现象. 这是由于在冷却速

率较大的条件下ꎬ高温奥氏体中的碳来不及扩散ꎬ
从而以过饱和的形式存在于原奥氏体中ꎬ其随后

的低温相变产物不仅富碳ꎬ还存在大量的晶体缺
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陷(位错等)ꎬ因此其硬度值很高. 随着 ｔ８ / ５ 增加ꎬ
冷却速率降低ꎬ试样的硬度呈逐渐减小的趋势. 硬
度值的变化与不同冷却速率下得到的显微组织有

直接的关系ꎬ当 ｔ８ / ５ > １５０ ｓ 时ꎬ实验钢的显微组织

主要为贝氏体ꎬ此时焊接热影响区的硬度低于母

材的硬度ꎬ呈现出软化现象ꎻ当 ３０ ｓ < ｔ８ / ５ < １５０ ｓ
时ꎬ硬度值逐渐增加ꎬ这是由于随着冷却速率增

加ꎬ贝氏体组织数量减少ꎬ马氏体组织数量逐渐增

多ꎻ而当 ｔ８ / ５ < ３０ ｓ 时ꎬ此时随着冷却速率增加ꎬ相
变组织无明显变化ꎬ都是板条马氏体组织ꎬ仅位错

密度增加ꎬ故硬度值变化不大. 由此可以看出ꎬ在
焊接条件下为避免出现焊接热影响区的硬化和软

化现象恶化焊接接头的力学性能ꎬ应严格控制焊

接热输入ꎬ确保得到合适的焊后冷却速率.

图 ８　 冷却时间 ｔ８ / ５与热影响区硬度的关系
Ｆｉｇ􀆰 ８　 Ｒｅｌａｔｉｏｎｓｈｉｐ ｂｅｔｗｅｅｎ ｔｈｅ ｈａｒｄｎｅｓｓ ｉｎ ＣＧＨＡＺ

ａｎｄ ｃｏｏｌｉｎｇ ｔｉｍｅ

综上所述ꎬ焊后冷却速率直接影响 Ｑ１１００ 焊

接粗晶热影响区的显微组织和硬度ꎬ冷却速率高

于 ３０ ℃ / ｓ 时ꎬＣＧＨＡＺ 发生硬化ꎬ组织全部为板

条马氏体ꎻ冷却速率低于 １０ ℃ / ｓ 时ꎬＣＧＨＡＺ 发

生软化ꎬ组织为贝氏体ꎬ并出现大量脆性 Ｍ － Ａ
组元ꎬ对韧性不利ꎻ当冷却速率在 １０ ~ ３０ ℃ / ｓ 之

间时ꎬＣＧＨＡＺ 为贝氏体和马氏体混合组织ꎬ硬度

值与母材相近ꎬ未发生硬化或软化现象.

３　 结　 　 论

１) 以 １２０ ℃ / ｓ 的加热速率ꎬ模拟 Ｑ１１００ 实

验钢焊接加热条件ꎬ所测定的奥氏体相变温度显

著高于平衡状态下的相变温度. 奥氏体相变开始

温度推迟约 ９０ ℃ꎬ奥氏体相变结束温度推迟约

１１７ ℃.
２) 随着冷却速率增大ꎬ实验钢将相继发生

ＢꎬＢ ＋Ｍ 和 Ｍ 三种相变过程. 当冷却速率小于

１ ℃ / ｓ时ꎬ实验钢的显微组织为粒状贝氏体ꎬ在铁

素体基体上含有大量形状各异的 Ｍ － Ａ 组元ꎻ当
冷却速率在 １ ~ ５ ℃ / ｓ 时ꎬ显微组织为粒状贝氏

体 ＋板条贝氏体ꎻ当冷却速率在 ５ ~ １０ ℃ / ｓ 时ꎬ
显微组织为板条贝氏体 ＋ 板条马氏体ꎻ当冷却速

率达到 １５ ℃ / ｓ 时ꎬ显微组织几乎全部为板条马

氏体.
３) 控制焊接热输入是避免发生热影响区的

硬化或软化ꎬ获得 Ｑ１１００ 超高强结构钢高质量焊

接接头的有效措施.
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ｐｅａｋ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ ｄｕｒｉｎｇ ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎ ａｎｄ ｒｅａｌ ｔｈｅｒｍａｌ ｃｙｃｌｅｓ ｏｎ
ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ａｎｄ ｆｒａｃｔｕｒｅ ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ ｏｆ ｔｈｅ ｒｅｈｅａｔｅｄ ｚｏｎｅｓ
[Ｊ] . Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ＆Ｄｅｓｉｇｎꎬ２０１０ꎬ３１(６):２９４８ － ２９５５.

[ ７ ]　 Ｂｉｓｓ ＶꎬＣｒｙｄｅｒｍａｎ Ｒ Ｌ. Ｍａｒｔｅｎｓｉｔｅ ａｎｄ ｒｅｔａｉｎｅｄ ａｕｓｔｅｎｉｔｅ ｉｎ
ｈｏｔ￣ｒｏｌｌｅｄꎬｌｏｗ￣ｃａｒｂｏｎ ｂａｉｎｉｔｉｃ ｓｔｅｅｌｓ[ Ｊ] . Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌ ａｎｄ
Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ Ｂꎬ１９７１ꎬ２(８):２２６７ － ２２７６.

[ ８ ]　 Ｌｉ ＹꎬＣｒｏｗｔｈｅｒ Ｄ Ｎꎬ Ｇｒｅｅｎ Ｍ Ｊ Ｗꎬ ｅｔ ａｌ. Ｔｈｅ ｅｆｆｅｃｔ ｏｆ
ｖａｎａｄｉｕｍ ａｎｄ ｎｉｏｂｉｕｍ ｏｎ ｔｈｅ ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ ａｎｄ ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ
ｏｆ ｔｈｅ ｉｎｔｅｒｃｒｉｔｉｃａｌｌｙ ｒｅｈｅａｔｅｄ ｃｏａｒｓｅ ｇｒａｉｎｅｄ ｈｅａｔ ａｆｆｅｃｔｅｄ
ｚｏｎｅ ｉｎ ｌｏｗ ｃａｒｂｏｎ ｍｉｃｒｏａｌｌｏｙｅｄ ｓｔｅｅｌｓ [ Ｊ ] . ＩＳＩＪ
Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌꎬ２００１ꎬ４１(１):４６ － ５５.

[ ９ ]　 Ｄａｖｉｓ Ｃ ＬꎬＫｉｎｇ Ｊ Ｅ. Ｃｌｅａｖａｇｅ ｉｎｉｔｉａｔｉｏｎ ｉｎ ｔｈｅ ｉｎｔｅｒｃｒｉｔｉｃａｌｌｙ
ｒｅｈｅａｔｅｄ ｃｏａｒｓｅ￣ｇｒａｉｎｅｄ ｈｅａｔ￣ａｆｆｅｃｔｅｄ ｚｏｎｅ. Ｐａｒｔ Ｉ:
ｆｒａｃｔｏｇｒａｐｈｉｃ ｅｖｉｄｅｎｃｅ [ Ｊ ] . Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌ ａｎｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ
Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ Ａꎬ１９９４ꎬ２５(３):５６３ － ５７３.

[１０] Ｌａｎ Ｌꎬ Ｑｉｕ Ｃꎬ Ｓｏｎｇ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃｏｒｒｅｌａｔｉｏｎ ｏｆ ｍａｒｔｅｎｓｉｔｅ￣
ａｕｓｔｅｎｉｔｅ ｃｏｎｓｔｉｔｕｅｎｔ ａｎｄ ｃｌｅａｖａｇｅ ｃｒａｃｋ ｉｎｉｔｉａｔｉｏｎ ｉｎ ｗｅｌｄｉｎｇ
ｈｅａｔ ａｆｆｅｃｔｅｄ ｚｏｎｅ ｏｆ ｌｏｗ ｃａｒｂｏｎ ｂａｉｎｉｔｉｃ ｓｔｅｅｌ[Ｊ] . Ｍａｔｅｒｉａｌｓ
Ｌｅｔｔｅｒｓꎬ２０１４ꎬ１２５(１):８６ － ８８.
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