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摘　要：综述了先进高强度钢氢脆的研究进展，重点介绍了双相钢、相变诱发塑性钢、孪生诱发

塑性钢、淬火－配分钢等材料中的氢脆特征、断裂模式、断口形貌特点以及相关的断裂机制，为揭示

先进高强度钢的氢脆机理及提出相应的预防措施提供参考。
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０　引　言

钢铁材料力学性能的提高对降低资源、能源消

耗大有裨益，一直都是研究的重点。目前国内大量

生产和应用的结构钢强度一般在４００～８００ＭＰａ，如
能在保持塑性的同时将钢的强度级别提高一倍，则

实际生产中钢材用量可大为减少，从而达到轻量化

的目的［１－２］。特别 是 对 汽 车 而 言，高 强 度 钢 材 的 运

用可有效降低整车质量从而降低油耗和排放。研究

表明，汽车质量每下降１０％，油耗下降６％～８％，排
放下降４％～６％［３］，因此汽车轻量化也一直是新型

钢铁材料不断问世的推手之一。得益于相变理论的

发展，自２０世纪７０年代以来，以固态相变作为强化

和增塑机制的各类新型高强度钢不断问世，并逐渐

取代部分传统高强度低合金（ＨＳＬＡ）钢在汽车工业

中的应用。该类新型高强度钢的显微组织通常为两

相或两相以上组织，如马氏体、贝氏体、铁素体、奥氏

体等，形成复合组织，分别用来增强和提塑，由此使

材料兼具高强度与高塑性的特性。双相（ＤＰ）钢、相
变诱发塑性（ＴＲＩＰ）钢、孪 生 诱 发 塑 性（ＴＷＩＰ）钢、
淬火－配分（Ｑ＆Ｐ）钢、淬火－配分－回火（Ｑ－Ｐ－Ｔ）钢以

及贝氏体钢等新型高强度钢，主要添加硅和锰等价

格低廉的合金元素，侧重于利用这些合金元素改变

相变规律，以优化显微组织获得优异的力学性能［４］。
如中碳Ｑ－Ｐ－Ｔ钢在抗拉强度达到１　５００ＭＰａ时，其
伸长率仍可维持在２０％左右［５］，显示出良好的强塑

性配合。
然而，钢铁材料在冶炼、酸洗、电镀、焊接过程中

以及随后的服役时均存在氢渗入的几率，从而导致

先进高强度钢存在发生氢脆的风险；再加上服役时

应力梯度作用下氢易向高应力区（如相界等）富集，
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显著增加了承载零部件（如螺栓、悬架弹簧等）或承

载钢结构（如压力容器、建筑结构等）发生氢脆的可

能性。关于钢铁中的氢脆，早在１８７５年，Ｊｏｈｎｓｏｎ［６］

就第一次证实氢会导致材料力学性能的显著恶化，

并产生无预警的脆断。自此以后，氢对钢铁材料寿

命的影响开始受到重视，并总结出氢脆存在如下几

个显著特征：（１）恶化力学性能，特别是会显著降低

伸长率和断面收缩率；（２）改变断裂机制，形成不同

的断口形貌，主要表现为随材料中氢浓度的提高，断
裂模式由延 性 韧 窝 断 裂 向 脆 性 解 理 或 沿 晶 断 裂 转

变；（３）断裂发生突然，无 明 显 征 兆，因 而 往 往 引 起

严重后果。

鉴于以上原因，防止高强度钢铁材料的氢致脆

性断裂一直是材料科学领域研究的重点。对传统钢

铁材料的研究发现，氢脆主要取决于氢在金属中的

状态。氢在金属中的运动包括氢的吸附、扩散、富集

等，并与显微组织形成交互作用，以形成氢压、弱化

金属原子键合力、降低表面能或促进局部塑性变形

等方式促使材料提前失效，发生脆性断裂［７］，主要表

现为力学性能的显著下降。这些导致力学性能变化

的氢常富集在陷阱中。金属中氢陷阱种类的多样性

及与氢交互作用的多变性导致了金属氢脆机理的复

杂性。目前已知，氢脆敏感性随钢铁材料强度的提高

急剧增加，特别是当抗拉强度超过１　０００ＭＰａ［８］后，氢
脆几乎是不可避免的破坏性因素；此外，氢脆又具有

组织敏感性的特征，尤其是作为强化相的马氏体等

非平衡组织引发氢脆的概率远远高于铁素体等平衡

组织。由于这些非平衡相往往是构成先进高强度钢

（ＡＨＳＳ）的基体组织，且ＡＨＳＳ的强度也很高，因此

其氢脆问题同样不容忽视。但是，由于ＡＨＳＳ出现

的时间较晚，特别是某些类别的ＡＨＳＳ（如Ｑ＆Ｐ和

Ｑ－Ｐ－Ｔ等钢种）问世才１０ａ左右的时间，其氢 脆 机

理虽受到一定关注，但还未得到深入研究，因此以下

作者谨就ＡＨＳＳ的氢脆研究现状作初步的综述，供

相关人员参考。

１　双相（ＤＰ）钢的氢脆

ＤＰ钢是２０世纪７０年代应汽车行业轻量化的

急迫需求而开发出来的第一种先进高强度钢，其显

微组织是在等轴（或条状）铁素体基体中分布有岛状

马氏体的双相组织，具有低屈服强度、低屈强比、高

均匀伸长率、高初始加工硬化速率和优良的疲劳极

限等优点，因此ＤＰ钢 兼 具 高 强 度 和 良 好 的 成 型 性

及焊接性，广泛应用于汽车加强板、连轴器加强体、
轮盘、保 险 杠 和 悬 挂 系 统 等 零 部 件。非 冲 压 成 型

ＤＰ钢在建筑 钢 筋、钢 丝 绳 等 方 面 也 取 得 了 明 显 的

经济效益。

ＤＰ钢 内 马 氏 体 相 的 体 积 分 数 一 般 在５％～
３０％［９］，对抗拉强度起着决定性的影响。变形初期，

铁素体先发生屈服，因此双相钢有低的屈服强度，但
是马氏体相的存在增加了材料的变形抗力，使其具

有高的加工硬化指数。文献［１０］指出，当马氏体的

体积分数相 同 时，细 小、弥 散 分 布 的 马 氏 体 岛 可 使

ＤＰ钢具有更好的综合力学性能。

一般认为，钢中发生氢致延迟断裂的强度门槛

值为１　０００ＭＰａ（抗 拉 强 度）。按 强 度 等 级，目 前 国

内使 用 的 ＤＰ 钢 主 要 有 ＤＰ３９０、ＤＰ４４０、ＤＰ５９０、

ＤＰ７８０、ＤＰ９８０和ＤＰ１１８０［１１］，其氢脆风险看似并不

严重。但是，由于ＤＰ钢内含有一定体积分数 的 高

强度马氏体相，其抗拉强度可高达２　０００ＭＰａ，该组

织本身对氢脆 极 其 敏 感，导 致 低 强 度 的ＤＰ钢 也 可

能存在严重的氢脆现象。

Ｄａｖｉｅｓ［１２］最先注意到ＤＰ钢的氢脆。他对力学

性能相近、成分不同的两种ＤＰ钢进行了电解充氢，
并通过拉伸试验发现这两种ＤＰ钢充氢后的屈服强

度几乎不变，抗拉强度有所降低，而断后伸长率（δｔ）

则急剧下降，均匀伸长率（δｕ）也仅 为 未 充 氢 试 样 的

１／３左右，具体见表１所示。形变过程中，未充氢试

样断裂前发生明显的颈缩，为塑性断裂，整个断口主

要由大量细小的韧窝构成，且韧窝中偶有夹杂粒子

出现；而充氢 试 样 断 裂 前 无 任 何 颈 缩 迹 象，断 口 平

直，经观察属脆性的解理断裂，解理平面的尺寸比马

氏体岛的直径（约１μｍ）大得多。这可能是由于解

理裂纹在高强 度 马 氏 体 或 铁 素 体－马 氏 体 界 面 上 萌

生，然后通过强度较低的铁素体扩展的结果。以上

力学性能和断 口 组 织 的 测 定 结 果 表 明 铁 素 体－马 氏

体ＤＰ钢具有氢脆敏感性。

　　一种观点认为氢致裂纹易沿铁素体－马氏体相

表１　充氢和未充氢处理的双相钢力学性能

Ｔａｂ．１　Ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ　ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ　ｏｆ　ｄｕａｌ－ｐｈａｓｅ　ｓｔｅｅｌｓ　ｂｅｆｏｒｅ

ａｎｄ　ａｆｔｅｒ　ｈｙｄｒｏｇｅｎ　ｃｈａｒｇｉｎｇ

钢编号 试验条件 σ０．２／ＭＰａ σｂ／ＭＰａ δｕ／％ δｔ／％

Ａ

Ｂ

充氢前 ３６５　 ７４０　 １９．１　 ２３．０

充氢后 ３７３　 ６５５　 ６．０　 ６．０

充氢前 ４７８　 ６９０　 １６．１　 ２１．０

充氢后 ４７１　 ６４７　 ４．７５　 ４．７５

２
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界面萌生，具体原因由相界面自身特点、变形以及应

力诱发残余奥氏体相变时显微组织与氢的交互作用

共同决定。首先，尽管铁素体和马氏体具有相同的

晶体结构，两相易形成Ｃｕｂｅ－Ｃｕｂｅ的取向关系和对

应的｛００１｝α∥｛００１｝Ｍ 惯习面，但点阵常数的差异必

然在相界附近产生一定的畸变能甚至错配位错，其

应变场为氢在界面处的富集提供了可能性；其次，塑
性形变导致ＤＰ钢内靠近两相界面附近的铁素体中

含有较高密度的可动位错，有利于氢随位错滑移发

生迁移，当这些位错以交滑移或攀移的方式绕过马

氏体岛并在其周围留下位错环时，伴随迁移的氢可

滞留在 界 面 周 围，使 得 马 氏 体 岛 周 围 的 氢 浓 度 升

高［１３］，再加上变形时铁素体和马氏体塑性应变的不

相容导致了两相界面的应力集中，更加剧了氢在界

面处的富集，从 而 促 进 裂 纹 的 萌 生；另 外，ＤＰ钢 中

通常 会 残 留 少 量 的 奥 氏 体（一 般 体 积 分 数 小 于

５％），外力作用时容易发生形变诱导相变（残余奥氏

体转变为马氏体），引起额外的体积膨胀和马氏体岛

的形状变化，加 重 两 相 界 面 处 的 应 力 集 中 趋 势［１０］，

这同样对氢在界面处的富集起到一定的促进作用。

综上，ＤＰ钢中马氏体导致的氢 脆 敏 感 性 与 铁 素 体－
马氏体两相界面密切相关，即渗入到铁素体基体的

氢经应力诱导和随位错迁移至两相界面，并被界面

捕获滞留，氢的存在或导致晶格内聚能降低，或导致

晶格滑移特征改变，或由于上述两种因素的综合最

终导致了ＤＰ钢 解 理 断 裂 的 发 生。然 而，文 献［１４］

报道了充氢与未充氢试样断面收缩率的差距随原奥

氏体晶粒尺寸的细化而逐渐缩小，详见表２，表明界

面面积的增加导致了材料氢脆敏感性降低。晶粒细

化使得晶界塞积的位错数量减少，在同样的变形量

下，变形分散在更多的晶粒内进行，所以应力集中程

度降低，使得晶界氢致裂纹形核的门槛应力显著提

高［１５］，因此材料氢脆敏感性降低；此外，单位体积中

晶界面积增多，提供了更多的氢陷阱，稀释了渗入材

料内部的氢浓度，晶界因捕集的氢含量达不到裂纹

形核所需的临界值，提高了钢的延迟断裂抗力。上

述结果同样表明材料中氢含量的高低并非氢脆敏感

性的唯一判据，晶体内陷阱的种类及数量也是与氢

脆密切相关的因素。

当然，ＤＰ钢 中 马 氏 体 相 本 身 就 是 极 具 氢 脆 敏

感性的 组 织。Ｄａｖｉｅｓ［１２］发 现，在２００～５００℃回 火

温度范围内，ＤＰ钢 氢 脆 敏 感 性 随 回 火 温 度 升 高 逐

渐减小，高于５００℃回 火 后，材 料 对 氢 脆 几 乎 不 敏

感，这可能与马氏体的充分回火有关。在低温回火

态，马氏体内析出的碳化物主要以薄膜状分布于原

奥氏体晶界，与富集在这些位置的氢共同作用以脆

化晶界；而在高温回火态，晶界碳化物逐渐断裂、球

化，并在晶内 析 出 大 量 弥 散 的 细 小 碳 化 物［１５］，这 些

碳化物作为氢的强陷阱捕集大量的氢，有效降低界

面处氢的浓度，改善了抗氢脆性能，具体表现为材料

塑性的显著回复。以此推断，如果ＤＰ钢组织 中 的

马氏体为中低碳马氏体（马氏体中的碳质量分数小

于０．３％），则氢脆倾向也较小［１０］。此外，孙曙明［１６］

等通过ＴＥＭ 也观察到随着充氢时间的延 长，变 形

时马氏体相出现裂纹的几率增大，特别是在马氏体

含量低的双相组织中；由于碳含量高，马氏体相更易

于起裂。这些氢致裂纹主要沿马氏体板条界或板条

群界萌生和扩展，有时横穿马氏体板条。以上结果

证明除两相界面以外，淬火形成的马氏体岛本身也

可以成为氢致裂纹萌生的主要位置。
表２　不同原奥氏体晶粒尺寸试样在充氢和未充氢状态

下的抗拉强度（σｂ）和断面收缩率（ψ）

Ｔａｂ．２　Ｕｌｔｉｍａｔｅ　ｓｔｒｅｎｇｔｈ　ａｎｄ　ｒｅｄｕｃｔｉｏｎ　ｏｆ　ａｒｅａ　ｏｆ　ｓａｍｐｌｅｓ

ｗｉｔｈ　 ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ　 ｐｒｉｏｒ　 ａｕｓｔｅｎｉｔｅ　 ｇｒａｉｎ　 ｓｉｚｅｓ

　　ｂｅｆｏｒｅ　ａｎｄ　ａｆｔｅｒ　ｈｙｄｒｏｇｅｎ　ｐｒｅｃｈａｒｇｉｎｇ

原奥氏体平均

晶粒尺寸／μｍ
充氢情况 σｂ／ＭＰａ ψ／％

２４

７．８

４．２

充氢前 １　７５０　 ３８

充氢后 １　５４０　 ２５

充氢前 １　７００　 ３６

充氢后 １　５８０　 ３２

充氢前 １　７４０　 ４０

充氢后 １　６９０　 ３８

　　Ｈａｄｚｉｐａｓｉｃ［１７］等 发 现，室 温 下 氢 在 ＤＰ钢 中 的

扩 散 系 数（１０－７　ｃｍ２·ｓ－１）比 在 纯 铁 素 体 钢 中 的

（１０－４　ｃｍ２·ｓ－１）低约三个数量级，表明ＤＰ钢中存有

较多的氢陷阱迟滞了氢原子的扩散。根据交互作用

能（即陷阱结合能Ｅｂ）的高低［７］，可将氢陷阱分为不

可逆陷阱和可逆陷阱，因可逆和不可逆还受其他因

素如温度等的影响，故其大致分类如表３所示。氢

陷阱对氢的溶解度、氢的扩散都有很大的影响。对

可逆陷阱而言，氢原子在稍高的温度下就能脱离出

来，重新参与到氢的扩散和氢致开裂过程中，故材料

内部氢的可逆陷阱对其力学性能的恶化作用更大。
对比ＤＰ钢充氢后（试 样 内 部 未 出 现 裂 纹 等 不 可 逆

氢损 伤）立 即 进 行 拉 伸 试 验 和 烘 烤 去 氢 一 周 再

进 行拉伸试验，发现后者较前者伸长率得到明显回

３
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表３　部分可逆陷阱和不可逆陷阱的结合能

Ｔａｂ．３　Ｂｉｎｄｉｎｇ　ｅｎｅｒｇｙ　ｏｆ　ｓｏｍｅ　ｒｅｖｅｒｓｉｂｌｅ　ａｎｄ　ｉｒｒｅｖｅｒｓｉｂｌｅ　ｔｒａｐｓ

陷阱类型

可逆 不可逆

一般溶质原子

（如铬、钒、镍、硅）
位错 小角度晶界 空洞 ＴｉＣ　 Ｆｅ３Ｃ 大角度晶界

Ｅｂ／ｅＶ ≤０．２　 ０．２５　 ０．２７　 ０．２２　 ０．９５　 ０．８５　 ０．６１

复，表明 塑 性 损 失 主 要 由 试 样 内 部 的 可 扩 散 氢 引

起［１８］。这些氢借 助 可 动 位 错 的 迁 移 易 富 集 在 结 合

能更高的马氏体相、两相界面等可逆陷阱而促进断

裂。因此，降低可逆氢陷阱密度或改善氢陷阱的分

布状态能有效降低ＤＰ钢的氢脆敏感性。

Ｗｉｌｄｅ等［１９－２０］对 夹 杂 及 其 分 布 导 致 的 氢 脆 研

究发现，对管线钢而言氢鼓泡和氢致裂纹通常起源

于扁长 的 ＭｎＳ和 硅 酸 盐 夹 杂 附 近，并 且 在 ＤＰ６００
钢的氢致裂纹附近也发现有明显的锰偏析区［２１］，因

此可以认为该类夹杂粒子的存在促进了氢致断裂的

发生。夹杂及第二相粒子成为强烈吸氢位置的主要

原因在于其与基体间的界面情况以及不同的热胀系

数，再加上外加应力下界面处易产生微空隙，而微空

隙的形成极利于氢的吸附，最终促进了裂纹在这些

界面处的形核。对于ＤＰ钢中硬质的马氏体岛而言

也具有类似的效应，铁素体－马氏体界面充当了裂纹

源和氢的强陷阱双重角色，在应力梯度下成为氢优

先富集的场所，也就自然成为氢致裂纹起裂的择优

路径［１３］。

总之，ＤＰ钢 显 著 的 氢 脆 特 征 主 要 由 铁 素 体 基

体中分布的高碳、高强度马氏体相引起；且变形过程

中，软相铁素体和硬质相马氏体的塑性应变不相容，
导致两相界面及其附近产生较大应力集中和大量晶

体缺陷，为裂纹的萌生提供了能量条件，当界面处的

氢富集达到临界浓度时，就促使了氢致裂纹的提早

起裂。而通过适当的热处理使马氏体岛细化且使其

在基体中呈弥散分布则能有效降低双相钢的氢脆敏

感性。

２　相变诱发塑性（ＴＲＩＰ）钢的氢脆

ＴＲＩＰ钢由一 定 比 例 铁 素 体、贝 氏 体 和 残 余 奥

氏体组成，具有高的屈服强度和抗拉强度，延展性和

冲压成型能力好。同时，因其在碰撞时能吸收较高

的能量，可显著提升汽车安全等级，故被应用于汽车

车门撞击横梁、保险杠加强体、桥臂等重要部件的制

造，并在石油开采、油气运输、船舶和工程机械等行业

中的应用不断扩大。对ＴＲＩＰ钢而言，残余奥氏体在

塑性变形中的作用特别显著，主要为以渐进方式转变

为马氏体，这一方面强化了基体，提高了强度等级；另
一方面获得额外的应变量，提高了均匀伸长率（相变

诱发塑性），达到强度和塑性同步增长的目的。

与ＤＰ钢不同的是，ＴＲＩＰ钢原始组织中的马氏

体含量几乎可以忽略，因此其氢脆效应也需另作考

虑。ＭｃＣｏｙ［２２］指出，由于奥氏体本身塑性好对氢脆

不敏感，并且对氢原子有较高的溶解度和较低的扩

散速率，在室温附近可滞留渗入钢铁材料内部的大

量氢原子，使得ＴＲＩＰ钢在 未 受 力 状 态 下 对 氢 脆 几

乎不敏感。而 随 着 变 形 过 程 中 应 变 诱 发 相 变 的 开

始，脆性马氏体相增多，ＴＲＩＰ钢的抗氢脆性能显著

降低，最终导致断裂的提早发生。

Ｒｏｎｅｖｉｃｈ［２３］等同样发现充氢ＴＲＩＰ９８０钢显示

出较高的氢脆敏感性，在应力－应变曲线中表现为伸

长率随充氢量的增加急剧下降。变形过程中发生的

应变诱发马氏体相变，一方面会导致氢脆抑制相残

余奥氏体大量减少，另一方面也会使对氢脆敏感性

极高的马氏体相显著增多，此消彼长；再加上氢在马

氏体中的溶解度只有奥氏体中的十分之一左右，但

扩散系数却高出３～４个数量级，由此导致超出溶解

极限的氢能够以极快的速度向马氏体中的晶体缺陷

处迁移富集，进而引发局部区域裂纹的提前萌生、扩
展并最终引起脆断的发生。因此，可以认为应变过

程中的ＴＲＩＰ效应是引发ＴＲＩＰ钢高氢脆敏感性的

主要原因。

Ｒｏｎｅｖｉｃｈ等［２４］对 比 ＴＲＩＰ钢 纵 向 截 面 形 貌 发

现，所有试样中裂纹均穿过马氏体岛并沿垂直于拉

伸轴的方向向铁素体扩展。分析认为：一方面这与

ＴＲＩＰ钢 中 的 碳 含 量 有 关，高 的 含 碳 量 将 导 致 残 余

奥氏体在应 变 过 程 中 转 变 为 氢 脆 敏 感 性 更 高 的 高

碳、高强度马氏体相；另一方面ＴＲＩＰ效应导致溶解

于原奥氏体中的氢被释放出来，在马氏体相中达到

过饱和状态，同时氢在马氏体相中扩散系数比在铁

素体相中低２～３个数量级，再加上马氏体相本身含

有大量晶体缺陷，使得大量的氢不易从马氏体中逃

脱［２５］，应力作用下最终促进裂纹于这些富氢马氏体

相中萌生并向铁素体内扩展。
鉴于奥氏体的稳定性是判别ＴＲＩＰ钢氢脆敏感

４
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性的重要指标，因此有必要对氢与奥氏体稳定性的

关系进行讨论。对奥氏体不锈钢的研究发现，充氢

可降低ｆｃｃ结构 的 层 错 能，利 于ｆｃｃ（γ）→ｈｃｐ（ε）转

变［２６］。但Ｒｙｕ［２７］以低铝（Ｌ－Ａｌ，铝质量分数为１．１％）

和高铝（Ｈ－Ａｌ，铝质量分数为３．１％）两种ＴＲＩＰ钢（铝
增加层错能，提高残余奥氏体稳定性）研究充氢对残

余奥氏体稳定性的影响，发现无论是Ｌ－Ａｌ还是 Ｈ－Ａｌ
试样，其残余奥氏体含量均未受到充氢的影响，故认

为铝含量不同的ＴＲＩＰ钢，充氢对奥氏体稳定性的影

响不大。尽管充氢也能够诱发ε马氏体的形成，但所

需充氢电流密度一般高至２００Ａ·ｍ－２，试样内氢含量

不低于３００ｍｇ·ｋｇ－１［２８］；而 实 际 充 氢 试 验 中，不 到

１０ｍｇ·ｋｇ－１的氢含量就足以引 起ＴＲＩＰ９８０钢 伸 长

率的剧烈下降；所以充 氢 导 致ＴＲＩＰ钢 力 学 性 能 显

著恶化的因素中，氢致马氏体转变的影响几乎可以

忽略，主要还 是 以 在 应 力 作 用 下，残 余 奥 氏 体 发 生

ＴＲＩＰ效应引发的氢脆为主。

如前所述，材料中的氢脆主要由可逆陷阱中的

可扩 散 氢 所 致，ＴＲＩＰ钢 中 的 氢 陷 阱 不 仅 有 奥 氏 体

还包含各类晶体缺陷，如空位、位错、晶界、碳／氮化

合物（夹杂）和相界等等，分别扮演不同的陷阱类型，
且变形时由于各相组织的改变以及晶体缺陷密度的

增加，导致氢的吸附、扩散和富集过程也更加复杂。

目前，热解吸谱（ｔｈｅｒｍａｌ　ｄｅｓｏｒｐｔｉｏｎ　ｓｐｅｃｔｒｏｓｃｏｐｙ，

ＴＤＳ）是广泛用于检测材料中氢与不同类型陷阱交

互作用的有效方法。Ｅｓｃｏｂａｒ［２５，２９］利用ＴＤＳ发现不

含残余奥氏体或含残余奥氏体较少的高强钢，如铁

素体贝氏体钢（ＦＢ）、高强度低合金钢Ｓ５５０ＭＣ及ＤＰ
钢等充氢后在加热过程中，于低温阶段（低于１００℃）

即发 生 解 吸 现 象，并 在 ＴＤＳ曲 线 上 形 成 低 温 解 吸

峰；而ＴＲＩＰ钢试样除在低温发生解吸现象外，当温

度升 到 约５００℃时 出 现 另 外 一 个 解 吸 峰（高 温 解

吸）。经计 算，该 高 温 解 吸 峰 对 应 的 激 活 能 约 为

（９０±２５）ｋＪ·ｍｏｌ－１，是低温解吸的三倍左右。上述

试验表明ＴＲＩＰ钢中除了存在可逆 的 氢 陷 阱 外（由

低温解吸峰表征），残余奥氏体还充当着不可逆的氢

陷阱（由高温解吸峰表征）。作为不可逆陷阱的残余

奥氏体可以吸收并固定大量的氢原子，一旦在外力

作用下发生马氏体相变，这些陷阱瞬间转化为可逆

状态，使得氢对力学性能的负面作用突显。但同样

注意到高温解吸峰峰值偏低（即残余奥氏体的析氢

量少），针对该现象作者认为可能的原因是该ＴＲＩＰ
钢中残余奥氏体体积分数较低，又或者与试验钢中

氢含量和残 余 奥 氏 体 体 积 分 数 测 定 时 存 在 误 差 有

关。

为深入研究氢、残余奥氏体和应变之间的关系，

Ｒｙｕ［２７］分别对上述低铝和高铝试样先充氢后应变、

先应变后充氢以及充氢后不应变的三种状态进行解

吸测量。由其解吸曲线发现，无论是低铝还是高铝

ＴＲＩＰ钢均有类似的解吸特征。先充氢后应变和先

应变后充氢试样的低温解吸峰温均较无应变试样对

应的峰温低，即被陷阱吸附的氢在更低的温度就从

前两者中逃逸出来，也就是应变诱发残余奥氏体转

变为马氏 体 改 变 了 材 料 中 的 氢 陷 阱 状 态，导 致Ｅｂ
更低的陷阱密度增加，故使得ＴＤＳ曲线上的解吸峰

向低温区转移。同时观察到在Ｌ－Ａｌ试样中先充氢

后应变较先应变后充氢试样的低温解吸峰要高且均

高于无应变试样，说明残余奥氏体状态下的吸氢量

比应变导致的吸氢量更大，并且在变形过程中原来

存在于残余奥氏体中的氢向Ｅｂ 更低的陷阱发生了

转移；而 Ｈ－Ａｌ试样中需要更大的应变，才能使两种

状态下的低温解析峰峰高相当（残余奥氏体更加稳

定，变形过程中氢的转移受抑制），同样说明了这一

点。这间接证明ＴＲＩＰ效应使得ＴＲＩＰ钢中可扩散

氢的比重加大，从而导致了材料力学性能的恶化。

至于钢中贝氏体对氢脆的影响，目前认为贝氏

体组织中的碳化物粒子可充当氢陷阱，并能主导氢

原子的扩散能力及吸附量，碳化物粒子越细小，吸氢

量就越大［３０］。但 ＴＲＩＰ钢 中 的 贝 氏 体 不 同 于 一 般

钢中形成的上贝氏体和下贝氏体，主要为无碳化物

贝氏体，其内 部 无 碳 化 物 析 出［３１］，故 不 存 在 上 述 碳

化物的有害作用。

同时，从上面的分析知道其显著的氢脆特征主

要源于应变过程中残余奥氏体发生的马氏体转变，

因此可认为ＴＲＩＰ钢中的贝氏体对氢脆不敏感。
由上可知，对于ＴＲＩＰ钢，残余奥氏体在室温下

的稳定性 是 影 响 材 料 氢 脆 特 性 的 主 要 因 素。一 方

面，希望材料在变形时发生ＴＲＩＰ效应以增强塑性；

但另 一 方 面，ＴＲＩＰ效 应 对 含 氢 材 料 的 力 学 性 能 又

构成潜在威胁，两者处于矛盾的状态。因此通过希

望奥氏体稳定化以降低ＴＲＩＰ钢的氢脆敏感性是不

现实的。Ｄｕｐｒｅｚ［１８］观 察 发 现 ＴＲＩＰ钢 充 氢 后 立 即

进行拉伸试验，其伸长率显著降低，但经脱氢处理后

再进行拉伸 试 验，大 部 分 的 塑 性 又 得 以 恢 复，表 明

ＴＲＩＰ钢 的 氢 致 塑 性 损 失 主 要 是 由 可 扩 散 氢 引 起

的。这些可扩散氢在低温烘烤过程中即可去除，这

５
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或许是最现实的方法。此外，也可尝试通过合适的

显微组织设计使得氢陷阱均匀分布以达到防止材料

局部氢浓度偏高、降低早期断裂风险的目的。

３　孪生诱发塑性（ＴＷＩＰ）钢的氢脆

ＴＷＩＰ钢是研究奥氏体与氢交互作用的最理想载

体。所谓ＴＷＩＰ钢即孪生诱发塑性钢，在室温一般为

完全的稳定奥氏体组织，具有中等的抗拉强度和非常

优良的塑性（伸长率大于８０％），并在冲击时有令人瞩

目的能量吸收能力（２０℃时约为０．５Ｊ·ｍｍ－３）［３２］，为传

统深冲钢的两倍以上，在受撞击等高应变过程中，可以

保证汽车有非常高的安全性，是一种潜在的车身和底

盘结构件用钢的新钢种，减重率大于２０％，极具市场前

景，成为新一代延性高强钢的一个发展方向。
从ＴＷＩＰ钢的 显 微 组 织 和 变 形 机 制 可 推 知 该

类材料的氢脆敏感性较低，这也得到部分试验结果

的支持，如 Ｍｉｔｔａｌ、Ｒｏｎｅｖｉｃｈ［３３－３４］等 观 察 到 预 充 氢

１～６ｈ对试样 的 变 形 曲 线 和 伸 长 率 的 影 响 非 常 有

限。但是，Ｋｏｙａｍａ等［３５］对Ｆｅ－１８Ｍｎ－０．６Ｃ钢 同 时

进行电解充氢与拉伸试验时发现，在３～１０Ａ·ｍ－２

范围内，随着电流密度的增加，充氢试样的伸长率和

抗拉强度明显下降。他们认为造成这一差异的主要

原因是氢在ＴＷＩＰ钢中的扩散速率非常低（室温下

约１．２９×１０－１３　ｍ２·ｓ－１），充氢仅导致氢富集在试样

表面很浅（若干微米）的区域，不足以显著恶化试样

整体的力学性能；而充氢与应变同时进行，则能借助

可动位错对氢的迁移作用有效扩大材料中的氢影响

区，并促进吸氢效率的提高，导致了充氢前后伸长率

的显著变化。通常 材 料 的 应 力－应 变 曲 线 形 状 反 映

不同的加工硬化能力，与材料的显微组织密切相关，

马氏体转变、形变孪晶的产生以及动态应变时效均

能导致加工 硬 化 率 的 显 著 变 化［３６］。而 充 氢 对 加 工

硬化率的影响非常有限，表明充氢并未造成ｈｃｐ（ε）
马氏体和形变孪晶的大量形成，且对位错滑移特征

的影响也不大。因 此，ＴＷＩＰ钢 内 氢 对 伸 长 率 的 损

伤必然存在其他因素。
氢在ＴＷＩＰ钢 中 的 扩 散 特 点 决 定 了 其 拉 伸 断

口的 形 貌 特 征。Ｋｏｙａｍａ等［３７］发 现 充 氢 ＴＷＩＰ钢

试样表层区域的断口主要呈脆性沿晶断裂，而在试

样心部则为延性的韧窝断裂。他们在进一步的研究

中发现氢致裂纹在应力作用下优先于晶界及孪晶界

起裂［３８］。分析认 为ＴＷＩＰ钢 中 晶 界 本 身 就 是 氢 的

可逆陷阱，利于氢的富集；其次，应变过程中形变孪

晶的形成及孪晶间的相互作用导致晶界及孪晶界处

较大的应力集中，在应力梯度作用下导致氢向高应

力区富集，应力与氢的共同作用最终促进了裂纹的

萌生；另外，大 量 锰 元 素 的 存 在 易 造 成 成 分 偏 析 及

硫、磷元素在晶界偏聚，进一步弱化了界面强度。因

此，应变过程中当一次孪晶的生长受到晶界的阻碍

后，在孪晶尖端应力梯度的作用下裂纹沿晶界起裂

和扩展（即沿晶断裂，这些晶界因富氢其强度有所降

低）；而次生孪晶的生长受到一次孪晶晶界的阻碍时

则导 致 了 裂 纹 沿 孪 晶 界 起 裂 和 扩 展（即 穿 晶 断

裂）［３７］。综合分析前面所说充氢并未导致加工硬化

率改 变 以 及 ＴＷＩＰ 钢 中 明 显 的 沿 晶 断 裂 认 为，

Ｆｅ－Ｍｎ－Ｃ　ＴＷＩＰ钢的氢脆主要为氢富集引起晶界及

孪晶界强度的降低和形变孪晶生长受阻引起的应力

集中共同作用所致。

由于共格的∑３孪晶界不存在错配位错及其它

晶体缺陷，界面相当稳定，应该不利于氢的富集，更

不会引起充氢导致的晶界强度降低。但文献［３９］却
证实Ｆｅ－Ｍｎ－Ｃ　ＴＷＩＰ钢 形 变 孪 晶 界 处 确 实 存 在 高

浓度的氢，并引起裂纹沿孪晶界起裂。针对这一情

况，Ｋｏｙａｍａ［３８］等提出ＴＷＩＰ钢 中 氢 促 进 裂 纹 沿 孪

晶界形核的四种机制。

第一种机制，ＴＷＩＰ钢 变 形 过 程 中 随 应 变 的 增

加，新生成孪晶的生长受到已有孪晶界的阻碍，由于

孪晶间的相互作用导致在该生长孪晶尖端存有非常

高的应力梯度［４０］，为该局部区域氢原子的吸附提供

了有利的能量条件。第二种机制，运动位错与孪晶

界 相 遇 时 也 能 形 成 类 似 的 局 部 应 变 场，例 如

Ｍａｈａｊａｎ［４１］等证实当位错运动受到孪晶界阻碍时可

借助位错的分解机制横切过孪晶界。位错穿过孪晶

界的过程中，在外加应力作用下，层错逐渐扩展，其

领先的肖克莱 位 错γＡ先 到 达 孪 晶 界，由 于 孪 晶 界

的阻碍，落后的另一个肖克莱位错Ｄγ追上γＡ并在

孪晶界上再次 合 并 为 全 位 错ＤＡ（Ｄγ＋γＡ→ＤＡ）；

随后，为有效 释 放 应 变 能，合 并 的 全 位 错 重 新 分 解

ＤＡ→ＢＤ′＋δＣ→Ｂγ′＋γ′Ｄ′＋δＣ，其中δＣ为孪晶界

上形 成 的 去 孪 生 不 全 位 错［４２］；形 成 去 孪 生 位 错δＣ
的同时也在孪晶界上留下阶梯状特征，破坏了孪晶

界的共格性，而阶梯处的局部应变场利于氢的吸附。

第三种机制则与间隙碳原子位置有关；奥氏体钢中，

碳原子一般处于八面 体 间 隙 中，而 Ａｄｌｅｒ［４３］等 指 出

ｆｃｃ孪生切变可能引起邻层密排原子面产生相对位

移，导致原来存有碳原子的八面体间隙位置变为较

６
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小的四面体间隙位置而引起点阵畸变程度加大，进

而在孪晶界上形成局部弹性应变场，促进氢的俘获

（该解 释 仅 适 用 于 低 层 错 能 的 一 些 合 金 钢 中，如

ＴＷＩＰ钢）。第四种机制，存在于孪晶及其周围的大

量晶体缺陷提高了氢的捕获效率，孪晶束内包含有

大量的纳米孪晶和位错，由于位错本来就是氢的可

逆陷阱，而纳米孪晶界也能通过上面提到的三种机

制捕获氢，因此可扩散氢原子大量集聚在该区域是

可能的。

正是由 于 以 上 因 素 的 综 合 作 用 导 致 了 ＴＷＩＰ
钢中孪晶界或晶界处可以富集大量的氢，当其浓度

达到临界值时，在低的应 力 作 用 下 就 引 起 了ＴＷＩＰ
钢的沿晶断裂。

通常合金化 是 改 善 ＴＷＩＰ钢 氢 脆 敏 感 性 的 有

效手段之一，其中以铝的作用尤为突出。对比电解

充氢 的 Ｆｅ－１８Ｍｎ－０．６Ｃ－１．５Ａｌ［３９］和 Ｆｅ－（１５～２２）

Ｍｎ－０．６Ｃ［４４－４５］钢发现，前者的力学性能几乎没有变

化，而后者则有所下降，特别是在杯凸冲压试验中，

后者表现 出 明 显 的 延 迟 断 裂 特 征。对 ＴＷＩＰ钢 试

样内氢浓度的测量发现相同充氢电流密度下，含铝

试样的氢浓度明显低得多，表明铝元素的添加有效

抑制了氢的渗入。对相同充氢条件的试样断口进行

形貌观察，发现两者心部均为韧窝状特征，不含铝试

样表层呈沿晶断裂，而含铝试样则为完全不同的准

解理断裂［４６］；并且不含铝试样的脆性断裂区随着充

氢电流密度的增大向内部显著延伸，含铝试样则明

显要小得多。以上证明铝确实能够抑制氢的渗透，

降低ＴＷＩＰ钢的氢脆敏感性。
从上面的分析可知，铝显著改善了ＴＷＩＰ钢抵

抗氢致脆性断裂的能力。一方面，这是因为铝可以

提高ＴＷＩＰ钢 的 层 错 能［４７－４８］，抑 制 形 变 孪 晶 的 生

成，有效减缓形变孪晶和晶界间的局部应力集中程

度并降低氢陷阱密度，一定程度上抑制了因应力集

中和氢富集共同作用导致的晶界弱化；另一方面，则
由于试样表面形成的致密氧化铝保护层在充氢过程

中能有效抑制氢的渗透［４９］，从而降低材料中的可扩

散氢含量，最终减缓了沿晶断裂倾向，提高了其抗氢

脆性能。

总之，ＴＷＩＰ钢的氢脆敏感性主要源于变形过程

中形变孪晶的形成：孪晶生成过程中彼此的交互作用

在界面处形成局部应力集中和晶体缺陷，有利于氢的

富集并弱化界面，从而增加了材料沿晶断裂的倾向。

添加合金元素铝则可有效改善抗氢脆能力。

４　淬火－配分（Ｑ＆Ｐ）钢的氢脆

Ｑ＆Ｐ 钢 是 一 种 经 淬 火－配 分 （Ｑｕｅｎｃｈｉｎｇ－
Ｐａｒｔｉｔｉｏｎｉｎｇ）热处理工艺形成的、具有ＴＲＩＰ效应的

马氏体钢，其显微组织由板条马氏体和条间分布的

残余奥氏体组成，在性能上兼具有高强度和高塑性

的优点［５０］。其抗拉强度可达１　０００～１　４００ＭＰａ，伸
长率仍可维持在１５％左右，在汽车轻量化方面具有

广阔的应用前景。

对这类新开发的钢种，氢脆方面的研究还未引起

足够的 重 视，因 而 可 检 索 到 的 文 献 数 量 寥 寥 无 几。

Ｌｏｖｉｃｕ［５１］可能是最先关注到Ｑ＆Ｐ钢氢脆现象的学

者，他研究了碳含量为０．２３％（质量分数）Ｑ＆Ｐ钢（残
余奥氏体体积分数约１５％）的氢脆特征，发现随着试

样内氢浓度的升高，伸长率剧烈下降，当氢含量仅为

０．２ｍｇ·ｋｇ－１时 其 伸 长 率 下 降 达６０％之 多，对 比

ＤＰ１０００［５２］ （０．９１ ｍｇ·ｋｇ－１，δｕ 下 降 ４０％）、

ＴＲＩＰ９８０［２３］（１．２ｍｇ·ｋｇ－１，δｕ 下 降４０％）以 及 Ｆｅ－
１８Ｍｎ－０．６Ｃ ＴＷＩＰ 钢［３５］（１．８ ｍｇ·ｋｇ－１，δｕ 下 降

４０％），显示出非常高的氢脆敏感性。

对该成分钢进行淬火－回火处理后形成Ｑ－Ｔ（淬

火－回火）试 样（残 余 奥 氏 体 含 量 低 于１％），其 与

Ｑ＆Ｐ试样相比抗拉强度和伸长率几乎相同但均匀

伸长率比Ｑ＆Ｐ试 样 低；但 在 相 同 的 电 解 充 氢 条 件

下Ｑ＆Ｐ试样表 现 出 非 常 显 著 的 氢 脆 敏 感 性：在 小

于０．５ｍｇ·ｋｇ－１的范围内，随着氢含量的升高δｔ 几

乎呈直线下降。该文作者认为可能是由于残余奥氏

体导致的ＴＲＩＰ效应所致，但 这 一 推 测 并 无 试 验 结

果的支持。
上述初 步 研 究 结 果 证 实 Ｑ＆Ｐ钢 较 Ｑ－Ｔ钢 的

氢脆敏感性高，但具体的断裂机制尚未得到揭示，从
而也难以提出有效防止该钢出现氢脆的方法。

５　结束语

通过上 述 对 ＤＰ钢、ＴＲＩＰ钢、ＴＷＩＰ钢、Ｑ＆Ｐ
钢等几种先进高强度钢氢脆研究成果的总结，发现

ＤＰ钢的氢脆敏感性主要由组织中高强度的马氏体

相引 起；ＴＲＩＰ钢 的 氢 脆 敏 感 性 则 与 残 余 奥 氏 体 在

室温下的稳定性相关；ＴＷＩＰ钢 的 氢 脆 敏 感 性 则 源

于变形过程中 形 变 孪 晶 的 形 成；而 Ｑ＆Ｐ钢 的 高 氢

脆敏感性 同 样 可 能 与 残 余 奥 氏 体 的 ＴＲＩＰ效 应 有

关。氢能显著恶化高强度钢的力学性能并改变其断

裂方式，随材料中氢浓度的提高，其伸长率和断面收

７
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缩率大大降低，且断裂模式由延性韧窝断裂向脆性

解理或沿晶断裂转变。因此，氢脆是ＡＨＳＳ推广应

用过程中 必 须 重 点 考 虑 的 问 题。深 入 研 究 化 学 成

分、加工工艺、显微组织等方面与氢脆的关联，并通

过相应措施缓解甚至消除氢在材料服役阶段的负面

作用，避免出现无预警的脆断现象，将成为先进高强

度钢应用开发的主要关注方向。
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