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摘要： 概述了富铜纳米相强化钢的四种强化机制即固溶强化、晶界强化、位错强化和沉淀

强化，并说明了各种强化机制的评估方法以及强度计算方式，结果表明各种强化机制均与位错

的相互作用密切相关，不同强化机制在微观结构中相互耦合，为设计和制备高强度富铜纳米相

强化钢提供了理论支持。
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Abstract：  Four strengthening mechanisms of Cu-rich nanoprecipitate-strengthened steel were 
summarized, including solid solution strengthening, grain boundary strengthening, dislocation 
strengthening and precipitation strengthening. The evaluation methods for various strengthening 
mechanisms were thoroughly elaborated based on the characteristics of both matrix and 
nanoprecipitates. The results showed that all kinds of strengthening mechanisms were closely related 
to the interaction with dislocations, and different strengthening mechanisms were coupled with each 
other in the microstructure. This provided theoretical support for the design of noval Cu-rich 
nanoprecipitate-strengthened steels.
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近年来，随着我国对海洋资源的开发与利用，

我国的海洋工程与船舶工业取得了突破性进展，

其中，由于钢铁作为船舶与海洋工程的主要结构

材料，具有高性能的海洋工程用钢的发展受到关

注和重视［1］。海洋工程用钢苛责的服役环境要求

其具有高强度、高韧性、耐低温与良好的焊接性

能，但传统高强钢依赖碳强化以提高强度很难满

足上述要求［2］。随着冶金技术的发展，利用铜（Cu）
沉淀强化代替传统碳强化以便于保持高强度的同

时兼备优秀的低温韧性与焊接性能的富铜纳

 鞍 钢 技 术
2026 年第 2 期                                  ANGANG  TECHNOLOGY                                 总第 458 期

-- 50



 鞍 钢 技 术
2026 年第 2 期                                  ANGANG  TECHNOLOGY                                 总第 458 期

米相强化钢受到了广泛的关注［3］，优秀的性能能

够使其满足日益苛责的服役环境而广泛被用于

船体结构、石油管线、海洋平台等多个领域［4-6］。

因此，阐明纳米相与基体相的强化机制，对于设

计和制备高强度富铜纳米相强化钢具有重要意

义。本文从固溶强化、晶界强化、位错强化以及

沉淀强化四个角度详细阐明了不同强化机制的

作用机理与计算，并归纳了屈服强度的计算公

式，从而为高强度富铜纳米相强化钢的开发提

供了理论支持。

1  富铜纳米相强化钢强化机制研究现状
富铜纳米相强化钢的屈服强度取决于其显微

组织，包括基体组织和纳米级析出物。据报道，马

氏体时效钢中具有最小晶格矢配的共格相干纳米

相沉淀可以使强度大幅度提升至 2. 2 GPa［7］，纳米

级析出物对强度的贡献主要通过阻碍位错滑移或

孪晶实现［8-10］，其强化效果取决于纳米级沉淀物

的类型、数量密度和尺寸［11-13］，以及位错与析出物

之间的关系［14］。同时，具有高数量密度和均匀分

布的纳米级共格析出物能够有效降低应力集中来

延缓析出物和基体界面处的裂纹萌生，从而在获

得高强度的同时保证优异的延展性［15-16］。Cu 在

Fe中的固溶度随温度有较大变化，由 850 ℃时的

2. 7%（质量分数）下降至 400 ℃以下时的 0. 025%
（质量分数），其在高温下形成的过饱和固溶体在

温度降低后在热力学上处于不稳定状态发生分

解，并以富铜沉淀相的形式析出，从而起到强化作

用［17］。通过合金元素调控和优化热处理工艺，具

有纳米尺寸的富铜沉淀相将在富铜纳米相强化钢

基体上均匀析出，并通过沉淀强化作用大幅度提

高钢的强度。Thompson 等人［18］通过详细研究

A710 钢中 Cu 在低温时效过程中的行为证明了

ε-Cu沉淀的存在，Goodman 等人［19-20］发现随着析

出过程的进行，Cu 析出相尺寸会发生变化，当尺

寸为 2. 5~3. 0 nm 时达到沉淀强化的硬度峰值。

但由于 ε-Cu沉淀为面心立方结构，与体心立方基

体错配度大，无法获得强度与塑韧性的良好匹

配。随着对合金元素和热处理工艺的优化，获得

了具有复相层级结构的富铜纳米沉淀相，由于其

能够在较大范围的热处理工艺变化中保持与基体

高度共格的体心立方结构，所以能够在大幅度提高

合金强度的同时保持优秀的塑韧性［21-23］。当热处理

工艺变化时，富铜纳米沉淀相的结构也会发生变化，

当沉淀相半径小到几个纳米，同位错核心的半径尺

寸相当时，位错与沉淀相交互作用时位错核心结构

的变化，以及因位错切割沉淀相而形成的沉淀相

与基体间的多余界面及沉淀相内部形成的反向畴

界等都对材料的力学性能具有重要的影响［17, 24］。根

据传统的沉淀强化理论，沉淀相对力学性能的影响

除了通过阻碍位错运动来实现外，还可以通过沉淀

相和基体的剪切/杨氏模量不同引起的模量差异强

化、沉淀相和基体间晶格错配形成的错配强化等机

制［25］。虽然目前对于不同热处理工艺下纳米相的结

构演变进行了阐述，但缺乏不同纳米相结构与强

化机制之间的匹配，对于定量解释富铜纳米沉淀

相对于屈服强度的贡献存在一定的困难。

位错除了与纳米相相互作用起到强化效果

外，其本身也可通过位错强化提供强化效果，富铜

纳米相强化钢的位错密度由基体显微组织决

定［26］。基体显微组织除了通过位错强化发挥强

化作用外，还可以通过固溶强化和晶界强化来发

挥强化作用［27］。目前富铜纳米相强化钢的基体

组织主要为低碳马氏体组织［28-31］，其不仅可以与

富铜纳米沉淀相相互作用使材料获得高强度，

还可以通过阻碍裂纹扩展保证材料可以获得良

好的低温韧性，实现优秀的强韧性匹配［32］。徐

祖耀［33］总结了马氏体领域、马氏体束宽以及马

氏体条宽对于强度的影响并分别做了说明，认

为马氏体领域与马氏体束宽对于屈服强度均有

贡献，但并未指出影响马氏体强度的最小结构单

元。Shinji Yoshida等［34］则指出在淬火过程中位错

密度与原奥氏体晶粒尺寸无关，即马氏体领域不

能够通过影响位错密度来影响强度。Takuro Ma⁃
sumura等［35］通过X射线对马氏体中的位错密度进

行了计算，但并未对位错的类型进行区分，没有指

出引发强化效果的位错类型。目前研究分别从马

氏体领域、马氏体束宽、马氏体条宽以及整体位错

密度角度对影响富铜纳米相强化钢屈服强度的因

素做出了说明，但仍未明确指出显微组织影响强

度的根本因素，对于影响强度的最小结构单元没

有阐述清楚。
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2  富铜纳米相强化钢强化机制及计算
富铜纳米相强化钢屈服强度由固溶强化、晶

界强化、位错强化和沉淀强化四部分共同作用，保

证了富铜纳米相强化钢可以达到极高的强度等级。

2.1  固溶强化及计算

固溶元素溶入基体中形成固溶体使基体强化

的方式被称为固溶强化，不同大小的原子融入基

体后会造成晶格点阵膨胀，引起晶格畸变，晶格畸

变会诱发弹性应力场，依靠弹性应力场与位错的

相互作用，增加位错移动的阻力，提高材料的强

度，这是位错强化的本质［36］。
在 1948年Mott与Nabarro提出的关于固溶强

化的开创性工作中指出，用溶质原子取代溶剂基

质中的一些原子，无论溶质原子是大于溶剂原子

还是小于溶剂原子，所产生的局部应力导致溶质

原子与位错的相互作用，产生强化效果，其研究认

为溶质原子排列紧密，以至于内部应力不能迫使发

生位错，由于它们的线张力不够灵活，随着应力场

的波长而波动，因此，每个位错分段地穿过应力场， 
Mott与Nabarro模型中的波状位错如图1所示［37］。

图1  Mott与Nabarro模型中的波状位错［37］

Fig. 1  A Wavy Dislocation in the Model of 
Mott and Nabarro［37］

但该模型是不准确的，材料中的位错包括刃

位错与螺位错，该模型只考虑了溶质原子与刃位

错的相互作用，而未考虑与螺位错的影响［38］。因

此，Fleisghe等［39］对该模型进行了修正，在假设固

溶原子浓度低的情况下，计算了螺位错与大小不

同的溶质原子之间的相互作用，发现由于溶质原

子所引起的晶格畸变导致的弹性应变场与螺位错

之间的相互作用控制了固溶强化程度，这也证明

了由于间隙固溶体引发晶格畸变导致的弹性应力

场包括正应力分量与切应力分量，能够与螺位错

相互作用，引发的固溶强化效果大于置换固溶体，

因此被称为强固溶元素。1970年Labusch等［40］假

设在原子浓度高的情况下，计算了位错切过溶质

原子所产生的弹性应变场的临界剪应力，发现其

结果与 Fleisghe的研究一致。二者的研究都得出

了一个相似的公式作为各个溶质元素对于固溶强

化（σss）的贡献，如式（1）所示：

                                                      （1）
式中，Ki取决于合金的错配度和剪切模量，为一比

例系数；Xi为溶质原子的相对原子量；y为常数，当

固溶原子的浓度低时，y为1/2，当溶质原子的浓度

高时，y为 2/3。由于富铜纳米相强化钢属于低合

金高强钢，合金含量较低，故 y取 1/2。同时，1978
年，Pickering 通过归纳总结给出了低合金高强钢

固溶强化的计算公式，如式（2）所示［41］：

                                                                            
式中，[X]代表了不同合金元素的相对原子量，通

过该公式计算得出的固溶强化强度，与高强度低

合金钢中实测强度吻合，证实了该公式在高强度

低合金钢中的适用性［42-45］。
2.2  晶界强化及计算

晶界或孪晶界对于强度的贡献是通过其本身

对于位错运动的阻碍作用实现的。位错通过界面

的难度随着界面两侧晶粒取向差的不同而增加，

由于晶界的阻挡作用，位错会在界面处发生堆积，

直到累积应力足够大时可以突破晶界的阻碍作

用。晶粒尺寸越小，晶粒内位错的数量越少，需要

更高的应力产生更多的位错源才能突破晶界的阻

挡作用［46］。而富铜纳米相强化钢由于其低碳的

特性，基体组织一般为低碳马氏体，因此，对于其

晶界强化机制的探索往往着眼于马氏体本身及其

亚结构。Hall-Petch公式给出了晶粒尺寸与晶界

强化（σGB）之间的关系，随着晶粒尺寸减小，材料

的强度会不断提高，如式（3）所示：

                                                                     （3）
式中，σ0 为铁素体的摩擦应力，MPa；Ky 是马氏体

的Hall-Petch常数，一般取 200 MPa·µm-1/2；d为晶

粒尺寸，µm。Hall-Petch 关系表明，随着晶粒尺

σss = 4570 [ ]C + 37[ ]Mn + 83[ ]Si +
38[ ]Cu + 11[ ]Mo - 30 [ ]Cr +
33[ ]Ni + 80 [ ]Ti + 3[ ]V + 113[ ]Sn

σGB = σ0 + Ky d-1/2

σss = K i[ ]X i
y
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2006 年，Morito 等人［50］通过调控马氏体显微

组织发现，若将马氏体板条包作为控制强度的最

小结构单元，此时具有不同显微结构的试样具有

不同的 Hall-Petch 常数，而若将比马氏体板条包

更小一级的马氏体板条块作为最小结构单元进行

强度计算，具有不同显微结构的试样则具有一致的

Hall-Petch常数，对于Fe-0. 2C和Fe-0. 2C-2Mn合
金屈服强度与包尺寸和块尺寸倒数平方根的 
Hall-Petch型图如图 3所示。因此，控制马氏体强

度的最小显微结构单元被认定为马氏体板条块。

Shibata 等［51］通过微弯曲试验证实了马氏体板条

块为决定马氏体力学性能的最小显微组织单元，

寸减小，材料的强度会不断提高，基于该公式，

Norström最早提出了马氏体屈服强度（σy）的计算

公式如式（4）所示［47］ ：

                                              （4）
式中，σ0为 α 铁的摩擦应力，MPa；σ1代表合金元

素固溶强化作用强度，MPa；D为马氏体板条包尺

寸，µm；Ky和Ks为系数，MPa·µm-1/2；d为马氏体板条

束宽度，µm。由式（4）可以看出，原奥氏体晶粒内

部的亚结构对钢的性能影响巨大，随着包尺寸和

束尺寸的降低，钢的屈服强度会上升。原奥氏体

晶粒内部多级结构对于强度的作用一直是马氏体

钢研究领域的关注点之一，而如何定义多级结构

则是研究其对强度影响的关键［48］。
Tomita等人［49］通过改变C元素含量制备了具

有不同原奥氏体晶粒尺寸和领域尺寸的试样，发

现屈服强度与领域即马氏体板条包尺寸呈现较好

的线性关系，而与原奥氏体晶粒尺寸呈现非线性

关系，因此，其认为控制晶界强化最小屈服强度的

单元为马氏体板条包，原奥氏体尺寸和马氏体板

条包尺寸对于不同碳含量下马氏体的屈服强度影

响如图2所示。

           （a） 低碳（0.12%~0.20%C）马氏体； （b） 高碳（0.32%~0.42%C）马氏体 
     图 2  原奥氏体尺寸和马氏体板条包尺寸对于不同碳含量下马氏体屈服强度的影响[49］

Fig. 2  Effect of Prior Austenite Grain Size and Packet Diameter on 
Yield Stress of Martensitic Steels with Different Carbon Contents[49］

（a） 包尺寸； （b） 块尺寸

    图 3  对于Fe-0.2C和Fe-0.2C-2Mn合金屈服强度与包尺寸和块尺寸倒数平方根的 Hall-Petch型图
Fig. 3  Hall-Petch Type Plots of Yield Strength of the Packet Size and the Block Size 

for Fe-0.2C and Fe-0.2C-2Mn Alloys

σy = σ0 + σ1 + Ky D-1/2 + Ks d-1/2 +
αGb [ ]ρ0 + K ( )%C

1/2
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而Chuanyou Zhang等［52］则利用不同淬火工艺制备

了具有不同显微组织的马氏体调质钢，同样证实

了马氏体板条块为控制马氏体强度的最小显微组

织单元，同时马氏体板条块尺寸对于屈服强度的

影响符合Hall-Petch关系式。

2.3   位错强化及计算

位错强化机制是着眼于位错数量增加引起的

材料强化，位错的增殖源于应变引起的位错源的

开动和不断释放出的位错，因此这种强化机制也

称为形变强化。材料的强度一般随着位错密度的

增加从而得到大幅度提升，主要通过位错滑移运

动时与其他位错发生交互作用，从而阻碍位错运

动［53］。金属材料在施加外力的情况下发生塑性

变形，出现位错塞积、纠缠和割阶等情况，迫使位

错运动难以发生，从而起到位错强化作用［54］。
位错的产生和储存在钢铁材料的加工硬化中

起着重要的作用，一般情况下，钢铁材料的塑性变

形是通过位错的形成、运动、湮灭或储存来进行

的［55］ 。为了保持多晶聚集体中不同取向晶粒之

间的兼容变形，通过以几何必要位错(Geometrically-
necessary Dislocations，GNDs)的形式存储部分位

错来校正由于取向相关的各向异性而出现的各个

晶粒之间的空隙和重叠，塑性变形材料还存储统计

存储位错 (Statistically-stored Dislocations，SSDs)，
这些位错通过相互随机捕获来存储。

通过泰勒位错模型，剪切流变应力（τ）与位错

密度相关，如式（5）所示：

                                                                             （5）
式中，α为经验参数，在 0. 16~1. 10，具体取决于位

错和相互作用的类型［56］；G为剪切模量［57］，GPa；b
为伯氏矢量，nm；ρGNDs 和 ρSSDs 分别为几何必要位错

和统计存储位错的密度。然而对于富铜纳米相强化

钢而言，其基体多为体心立方结构的板条马氏体，而

统计存储位错则多存在于具有高堆垛层错能面心

立方的金属变形过程中，因此式（5）中统计存储位

错可以忽略不计［58］，可简化为式（6）：

  （6）
通过将剪切应力乘以泰勒因子，可以计算出

流变应力（σ flown），即位错对于屈服强度的贡献

（σdis），如式（7）所示：

 　　 （7）
式中，对于位错密度较高的富铜纳米相强化钢而

言，泰勒因子m一般取3. 0；α一般取0. 2。
在计算屈服强度时，由于未发生塑性变形，没

有位错的增殖与开动，而在后续塑性变形过程中，

位错发生增殖，此时，除了位错本身，纳米相与合

金元素对于位错的钉扎作用也会影响位错强化对

于强度的增量。P.  Anil Kumar等[59]通过对利用热

机械处理工艺制备出的具有不同析出相密度的

INRAFM 钢试样进行实验后发现，在 N+T、TMT-
T1033和TMT-T1063条件下评估的钢颗粒间距分

别为119 nm、73 nm和87 nm。INRAFM钢在N+T、
TMT-T1033 和 TMT-T1063 条件下 TEM 显微照片

及其 θσ随σ2的变化如图 4所示。TMT-T1033条件

下 INRAFM 钢具有比 N+T 和 TMT-T1063 条件下

更低的势垒间距，这导致位错难以移动从而产生

了更高的加工硬化行为，位错提供的强度增加。

另外，K. Bzowski等［60］的研究也证明，由于第二相

τ = αGb ρGNDs + ρSSDs

τ = αGb ρGNDs

σdis = σ flown = mαGb ρGNDs

（a）（d）： N + T； （b）（e）： TMT-T1033； （c）（f）： TMT-T1063； （g）： θσ随σ2的变化

 图 4  INRAFM钢在N+T、TMT-T1033和TMT-T1063条件下TEM显微照片及其θσ随σ2的变化［59］

Fig. 4  TEM Micrographs of INRAFM Steel under N+T, TMT-T1033 and TMT-T1063 Conditions 
and the Variation of θσ with σ2［59］
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颗粒对于位错的阻碍作用，微合金钢位错密度在

塑性变形过程中的增长速率大于低碳钢，能够提

供更高的强度，微合金钢与低碳钢在变形过程中

几何必要位错密度的变化如图5所示。

图 5  微合金钢与低碳钢在变形过程中

几何必要位错密度的变化［60］

Fig. 5  Changes of the Average GNDs Density between 
Low Carbon Steel and Microalloyed Steel［60］

2.4  沉淀强化及计算

沉淀强化本质上是通过基体中沉淀相来阻碍

位错运动，从而提高强度。常见的引入沉淀相的

方法包括通过高温溶解沉淀，固溶后在相对较低

的温度时效析出，扩散反应技术以及机械合金化

等。其中固溶处理加时效处理是最常见也是最方

便的引入沉淀相技术。而沉淀强化作用效果则是

取决于沉淀相的尺寸、数量密度、结构和与位错相

互作用机制［61］。

沉淀与位错的相互作用关系示意图见图 6，
黑线为位错，蓝色球体为沉淀，位错在沉淀之间弯

曲成半径为R的圆弧，满足R=T/τb，其中 τ为施加

的剪切应力，MPa；b 为位错的伯氏矢量，nm；T 为

其线张力， N；β为沉淀强度相关的特征系数。在沉

淀处位错线张力施加F=2Tβ的拉力，当F增长至 β
达到临界值βc时，位错切过或绕过沉淀相[62]。

当位错运动遇到硬性不可变形沉淀，且位错

运动的阻力（F）超过两倍线张力时，位错会以交

滑移形式绕过此沉淀，并且沉淀不会变形，位错遇

到不同沉淀形成不同机制示意图如图 7所示。如

图７（a）所示，此时沉淀强化的效果将不会受到硬

性沉淀强度变化的影响，而只取决于沉淀粒子间

距（L）；若沉淀粒子强度较弱，则位错会以剪切机

制与沉淀相粒子交互作用，剪切机制与沉淀相粒

子交互作用如图７（b）所示［63］。

富铜纳米沉淀相的主要组成元素包括 Cu、
Ni、Al 和 Mn，其核心由 Cu 元素构成，随着时效时

间的不同，纳米相将经过不同结构的转变［64］，因
此其强化机制也不同。在时效初期，Fe基体中析

出少量含有Cu元素的纳米团簇，Fe、Cu原子交替

存在于团簇中形成B2结构，此时由于Cu原子半径

(128 pm)大于 Fe 原子半径 (124 pm)，导致晶格膨

胀，Fe基体与团簇的错配度为 0. 4%，团簇和基体

具有高度相干的关系［65］。随着Cu原子析出增加，

Cu 原子在团簇中进一步取代 Fe 原子，当 Fe 原子

在团簇中远小于Cu时，B2有序团簇便会转变为弱

有序的 BCC团簇［66］。随着 Cu富集而增加的应变

能最终导致原子沿不同晶面运动，［101］、［010］和

［101］面分别转变为［100］、［010］和［001］，导致富

铜团簇由 BCC结构转变为了 9R结构。随着时效

时间延长，9R-Cu结构中的堆垛层错逐渐消失，最

终转变为了非共格的FCC结构［67］，基于TEM分析

的Cu析出物与α-Fe基体之间的取向关系示意图

见图8。
当富铜纳米相与 BCC 基体保持高共格状态

时，位错可以切过纳米相进行运动，此时主要

（a） 沉淀处位错受力示意图； （b） 达到临界强度βc时的受力平衡

 图 6  沉淀与位错的相互作用关系［62］

Fig. 6  Interaction Relationship between Precipitation and Dislocation［62］
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（a） 位错遇到硬性沉淀形成绕过机制； （b） 位错遇到软性沉淀形成切过纳米强化机制

图 7 位错遇到不同沉淀形成不同机制示意图［63］

Fig. 7  Schematic Diagram of Dislocation Interaction Mechanisms with Diverse Precipitates［63］

（a） 矩阵中的B2、BCC结构； （b） 矩阵中的9R结构； （c） 矩阵中的FCC结构

图 8  基于TEM分析的Cu析出物与α-Fe基体之间的取向关系示意图［67］

Fig. 8  Schematic of the Orientation Relationship between 
Cu Precipitates and the α-Fe Matrix Based on TEM Analysis［67］

要为剪切机制起到强化作用。在剪切机制中，主

要通过有序强化、模量强化、化学强化和共格强化

四个机制共同贡献强度［54，68］。当位错剪切一个有

序的纳米相时会生成一个反向畴界，进而阻碍位

错运动，产生有序强化效果；由于纳米相弹性模量

与基体不同，位错运动至纳米相时会由弹性模量

不同产生模量强化效果；当位错切过纳米相时，形

成了纳米相与基体的新界面，导致化学强化机制
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的形成；而共格强化则是由析出相产生的共格应

变造成的，其中，主要由有序强化和模量强化贡献

强度［69］。随着纳米相结构的演变，其逐渐变为与

基体呈现非共格的 FCC 结构硬相不可变形沉淀

析出，此时则主要通过Orowan绕过机制起到强化

作用。在不同强化机制中，屈服强度的计算方法

也不同，由剪切强化（σShearing）和绕过强化贡献

（σOrowan）的屈服强度如式（8）所示，绕过机制的计

算如式（9）所示：

                                                                              （8）
                                  （9）
式中，K1与K2均为与位错、基体有关的系数；f为纳

米相的体积分数；R为纳米相的平均半径，nm。

3  富铜纳米相强化钢屈服强度计算
上文中分别叙述了钢的四种强化机制即固溶

强化(σss)、晶界强化(σGB)、位错强化(σdis)以及沉淀

强化(σppt)的计算方式，其中，沉淀强化(σppt)根据纳

米相尺寸和数量密度不同主要分为剪切强化和绕

过强化。钢的屈服强度可以表示为上述四者之

和，如式(10)所示：  
                                   

式中，各项单位均为MPa；这为不同成分的富铜纳

米相强化钢屈服强度计算提供了方式。Wei等［27］

通过调控 Cu 和 Ni 含量，获得了具有不同密度和

形态析出相的富铜纳米相强化钢，分别计算了不

同强化机制的强度贡献，并将理论计算的屈服强

度与实测强度进行了对比，发现二者结果吻合，各

个机制对于 3. 1Ni1. 2Cu钢和 6Ni2. 1Cu钢屈服强

度的定量化贡献如图9所示［27, 70］。
其中，图 9（a）为 3. 1Ni1. 2Cu钢的理论计算强

度与实测强度，由于该时效条件下纳米相尺寸已

与基体失去共格关系，超过剪切机制的临界尺

寸， 因此位错以 Orowan机制绕过位错，沉淀强化

主要通过 Orowan 机制提供强度。图 9（b）为

6Ni2. 1Cu中各个强化机制所贡献的强度，当时效

条件为 500 ℃下保温 30 min，纳米相尺寸较小，此

时位错切过纳米相，沉淀强化主要依靠剪切机制

提供强度，而当时效条件为 550 ℃下保温 100 h
时，此时纳米相已经长大，与基体呈现非共格状

态，位错无法切过纳米相，转而以绕过方式通过，

因此强化机制为Orowan绕过机制，而时效条件处

于550 ℃下保温2 h时，切过机制与Orowan绕过机

制都发挥了作用，因此强度处于二者之间。

此外，Zhao 等［71］、Shen 等［6］以及 Li 等［72］均在

合金元素不同的富铜纳米相强化钢中利用理论计

算得出了相应的强度贡献，并发现理论计算屈服

强度与实测屈服强度吻合，验证了纳米相强化钢

屈服强度由固溶强化、晶界强化、位错强化与沉淀

强化所贡献。

4  结论
本文从固溶强化、晶界强化、位错强化和沉淀

强化四个方面介绍了富铜纳米相强化钢的强化机

制与强度计算方法。四种强化方式均与位错的相

互作用有关，因此，对于位错密度的调控是设计高

强度富铜纳米相强化钢的关键步骤。

σShearing = K1 f 1/2 R1/2

σOrowan = K2 f 1/2 R-1 ln R

σ0. 2 = σss + σGB + σdis + σppt

（a） 3.1Ni1.2Cu钢； （b） 6Ni2.1Cu钢
图 9  各个机制对于3.1Ni1.2Cu钢和6Ni2.1Cu钢屈服强度的定量化贡献［27, 70］

Fig. 9  Contribution of the Various Strengthening Mechanisms to 
 the Total Yield Strength of 3.1Ni1.2Cu Steel and 6Ni2.1Cu Steel[27, 70]

  （10）

-- 57



（1） 固溶强化通过溶质原子引发的应力场与

位错的作用提高强度，不同溶质原子引发的强化

效果不同。

（2） 马氏体板条块是控制马氏体强度的最小

结构单元，细小的板条块尺寸有助于强度的提升。

（3） 位错强化主要通过几何必要位错而非统

计存储位错的相互作用起到强化效果，除了位错

数量密度本身外，合金元素也会通过减小位错运

动阻力或限制位错增殖影响位错强化效果。

（4） 纳米沉淀相会经历由体心立方向面心立

方的演变过程，在结构为体心立方时能够提供最

强的强化效果，此时位错通过切过纳米沉淀相引起

强度的提高，因此在设计纳米沉淀相时应该根据所

期望达到的力学性能选择合适结构的纳米沉淀相。
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