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摘要：为了开发可在高温环境中使用的具有高回火稳定性的高温耐磨钢，利用固体和分子经验电子理论计算了不同合金

元素与C元素的键能，并设计了系列TiC粒子增强型耐高温磨损钢成分，通过Thermo-Calc软件对TiC粒子析出温度进

行计算，并对最佳热处理后的钢板进行不同温度和时间的回火稳定性实验。结果表明，Cr、Mo、W与C所形成的键能与

Fe—C键能相比提高幅度显著，因此，增大了C原子在马氏体中扩散的激活能，阻碍了C原子在马氏体中的扩散，提高了

马氏体的回火抗力，因此确定了 Cr、Mo 和 W 作为提高 TiC 强化马氏体耐磨钢热稳定性的主要添加元素。TiC 粒子在

1400~1500 ℃温度区间内析出，粒子形貌表明粒子呈仿晶界分布，通过热机械加工后可以实现微米TiC粒子在基体上均

匀分布。回火稳定性实验结果表明，Cr和W元素的添加大幅度提高回火稳定性。
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Abstract：To develop high-temperature wear resistant steel with high tempering stability that can be used in 
high temperature environments， the bond energy between different alloying elements and C element is 
calculated by solid and molecular empirical electron theory， and a series of TiC particle-reinforced high-
temperature wear-resistant steel components are designed. The precipitation temperature of TiC particles is 
calculated by Thermo-Calc software and the tempering stability of the steel plate after the best heat 
treatment is tested at different temperatures and time. The results show that the bond energy formed by Cr， 
Mo， and W with C is significantly higher than that of Fe—C. Therefore， the activation energy of C atom 
diffusion in martensite increases， which hinders the diffusion of C atom in martensite and improves the 
tempering resistance of martensite. Therefore， Cr， Mo， and W are determined as the main addition 
elements to improve the thermal stability of TiC-reinforced martensitic wear-resistant steel. TiC particles 
precipitate in the temperature range of 1400-1500 ℃， and the particle morphology shows that the particles 
distribute like grain boundaries. After thermomechanical processing， micron TiC particles can  uniformly 
distribute on the matrix. The experimental results of tempering stability show that the addition of Cr and W 
elements greatly improves the tempering stability.
Key words：TiC；bond energy；tempering stability；high-temperature wear resistant steel
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低合金耐磨钢因成本低、加工性能好和耐磨性能

优异等优点得到了应用和发展。基于 Archard 理论，

金属材料的耐磨性能与硬度呈正相关［1］。但是，在高

温应用时，材料软化是不可避免的问题，这会导致低

合金耐磨钢的强度和耐磨性能恶化，而且材料强度级

别越高软化现象越严重。因此，受金属基复合材料思

想的启发，通过在低合金耐磨钢基体中引入超高硬度

和良好热稳定性的TiC强化相粒子来提高耐磨钢的高

温强度和耐磨性能。此外，基体的热稳定性也是必须

考虑的因素。

近年来，金属基体中引入了各种微米尺寸的强化

相粒子，利用其超高的硬度和弹性模量特点来提高材

料的力学和耐磨性能得到广泛研究和报道。报道中

的强化相粒子主要分为碳化物、氧化物、氮化物和硼

化物，其中，碳化物主要包括NbC、VC、TiC和WC［2-3］；

氧化物为 Al2O3、ZrO2 和 Y2O3
［4-5］；氮化物主要为 TiN

和Si3N4
［6-7］等，硼化物包括TiB2和CrB2

［8-9］等。与其他

碳化物相比，TiC 是一种理想的强化相选择。主要基

于以下几点考虑：一是TiC具有超高的硬度，可以有效

地提高马氏体耐磨钢的强度和耐磨性能；二是钛铁的

价格低廉，且Ti元素也是低合金耐磨钢中常添加的元

素；三是TiC具有很高的热稳定性和化学稳定性，在后

续的轧制及热处理过程中基本不会溶解以及不与其

他元素发生化学反应。由于 TiC粒子具有这些优势，

TiC 作为强化相粒子，被广泛应用到各种金属基复合

材料中［10-12］。同时，Ti元素的相对原子质量和 TiC 的

理论密度分别为 47.867 和 4.944 g/cm3［13］，分别小于

Nb 元素的相对原子质量（92.91）和 NbC 的理论密度

（7.803 g/cm3）［14］。因此，在添加相同质量分数合金元

素前提下，析出 TiC 的质量分数大于 NbC，同样质量

分数的TiC比NbC体积分数大56%左右。

Cr、Mo 和 W 元素的添加是为了提高 TiC 强化马

氏体耐磨钢的高温强度。同时 Cr 元素也用来提高

TiC 强化耐磨钢的抗氧化性能，这是由于 Cr 元素经

常被添加至不锈钢等材料中，被认为是提高抗氧化性

能的有效元素。Cr 是应用在 600 ℃左右条件下的热

作模具钢的主要添加元素，热作模具钢中 Cr 元素质

量分数一般在 3%~5% 左右。Cr 是 M23C6 碳化物的

主要形成元素，高温下 M23C6型碳化物显著粗化是热

作模具钢高温软化的重要原因。Mo 和 W 元素可以

显著提高钢的回火稳定性和热强性，Mo和 W 的碳化

物较 Cr 的碳化物更稳定，但 Mo 和 W 元素属于贵金

属，高含量的添加会明显提高材料成本，而 Cr元素相

对更经济。

为了保证钢板的耐高温性能同时保证较低的合

金成本，需要对成分进行合理的设计，本工作通过固

体和分子经验电子理论计算，确定了Cr、Mo和W是提

高 TiC强化马氏体耐磨钢热稳定性的主要添加元素，

设计了系列 TiC粒子增强型耐高温磨损钢成分，并通

过实验验证了成分设计的合理性，为耐高温磨损钢的

设计提供了可靠的理论依据。

1　实验材料与方法

1.1　实验材料

考虑TiC强化马氏体耐磨钢的高温性能要求以及

生产成本，确定了利用Cr、Mo和W作为强化基体高温

性能的元素。基于上述的考量因素和控制变量法的

思想，设计的实验钢成分如表 1所示。通过真空感应

炉对耐磨钢进行熔炼，熔炼合格的钢水浇注进一个圆

形模具中。为方便脱模，模具采用锥形设计，模具直

径由 400 mm 减小至 350 mm，模具长度为 520 mm。

在 1200 ℃下进行锻造，得到了两块尺寸为 120 mm×
160 mm×1400 mm的坯料（表2）。通过两阶段控制轧

制工艺将 4种实验钢方坯轧制成 12 mm 厚的钢板，第

一阶段开轧温度为 1200 ℃，热轧至 58 mm；第二阶段

开轧温度为 950 ℃，轧后空冷至室温（表 3）。然后，

0.012Ti、0.6Ti和 0.6Ti-3Cr的热轧钢板在箱式电阻炉

中 880 ℃下保温 30 min，0.6Ti-3Cr-1W 的热轧钢板在

箱式电阻炉中 900 ℃下保温30 min进行奥氏体处理，然

后水淬至室温。随后，将淬火钢板在热风炉中200 ℃下

保温40 min后空冷进行回火处理来消除应力。

表1　实验钢的化学成分（质量分数/%）

Table 1　Chemical compositions of experimental steel 
（mass fraction/%）

Experimental steel
0.012Ti
0.6Ti
0.6Ti-3Cr
0.6Ti-3Cr-1W

C
0.27
0.40
0.39
0.40

Si
0.25
1.51
1.51
1.52

Cr
0.30
0.30
3.00
3.01

Mo

0.25
0.51
0.50

Ti
0.012
0.60
0.60
0.58

W

1.01

Fe
Bal.
Bal.
Bal.
Bal.
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1.2　实验方法

利用 Thermo-Calc 软件和 TCFE9 数据库对实验

钢的相图以及凝固过程中的物相和合金元素变化进

行计算。利用 ZEISS ULTRA-55 扫描电子显微镜

（SEM）观察样品的微观组织。实验钢中的元素分布

通 过 电 子 探 针 显 微 分 析 仪（EPMA，JEOL JXA-
8530F）进行分析。通过 Image Pro Plus（IPP）软件对

电子探针拍摄的 500 倍粒子形貌进行统计，每种状态

的实验钢统计 10张照片，共计粒子数 3000个以上，获

得其平均粒子尺寸和粒子体积分数。借助FEI Tecnai 
G2 F20透射电子显微镜（TEM）分析实验钢的位错和

析出物。透射样品的制备按照如下步骤：首先从试样

上切下直径为 3 mm的样品，然后将其研磨至约 50 μm
的厚度，最后，在−20 ℃的体积分数为 10% 的高氯酸

乙醇溶液中进行电解双喷。室温拉伸测试在 AG-
X 100 kN 试验机上进行，拉伸速度为 1 mm/min。根

据国标 GB/T 228—2010《金属材料 拉伸试验 第 1 部

分：室温试验方法》，制备出标距为25 mm、平行段直径

为 5 mm的拉伸试样。冲击测试在摆锤冲击装置上进

行。根据国标 GB/T229—2020《金属材料 夏比摆锤

冲击试验方法》，冲击试样尺寸为 10 mm×10 mm×
55 mm，V形开口深度为2 mm。采用KB3000BVRZ-SA
万能宏观硬度计测量实验钢的硬度，3 次测量结果的

平均值作为样品的硬度。

2　结果与分析

2.1　基体组织及成分设计原则

低合金耐磨钢作为工程机械用钢，耐磨性能和强

韧性是其最为重要的性能指标。高的强韧性是安全

服役的保证，高的硬度是优异耐磨性能的基础。组织

决定了性能，因此，低合金耐磨钢组织的选择尤为重

要。马氏体组织具有最大的硬度，且低碳钢中的马氏

体为板条马氏体，板条马氏体具有良好的强韧性。传

统的低合金耐磨钢也选择板条马氏体作为组织［15］。

此外，研究表明［16］，强化相粒子与基体应当具有良好

的强度匹配，这样可以避免高硬度的强化相粒子过早

的失效，从而使强化相粒子可以发挥保护基体以及提

高耐磨性能的作用。基于上述因素考虑，选择板条马

氏体作为粒子强化耐磨钢的基体组织。

表2　实验钢的锻造工艺

Table 2　Forging process of experimental steel
Forging process
First stage

Second stage

Third stage

1
2
3
4
1
2
3
4
1
2
3
4

Flip angle/（°）
0

90
90
90

0
90
90
90

0
90
90

0

Size before forging/mm
400
420
315
325
280
290
230
225
190
200
160
135

Size after forging/mm
300
315
270.9
280
224
217.5
184
190
152
150
135
120

Reduction ratio/%
25
25
14
13.8
20
25
20
15.6
20
25
15.6
11.1

表3　实验钢的轧制工艺

Table 3　Rolling process of experimental steel
Rolling process
Recrystallization zone

Non-recrystallization

Rolling pass
1
2
3
1
2
3
4

Entry thickness/mm
120

94
72
58
43
29
18

Exit thickness/mm
94
72
58
43
29
18
12

Rolling reduction/mm
26
22
14
15
14
11

6

Reduction ratio/%
21.6
23.4
19.4
25.9
32.6
37.9
33.3
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对于应用在高温工况下的材料，具有优异的热稳

定性是十分必要的。为了保证实验钢具有良好的耐

磨性能，选择板条马氏体作为基体的组织。马氏体是

一种C原子过饱和的固溶体，处于热力学不稳定的状

态，其高的强度和硬度部分归因于过饱和的 C 原子。

然而，高温下马氏体易发生分解，导致马氏体的强度

和硬度大大降低。因此，阻碍马氏体在高温下的分解

是保证马氏体热稳定性的重要出发点。

合金元素对合金结构钢的回火抗力有显著影

响，其中，非碳化物和弱碳化物形成元素对回火抗力

的影响较小，而碳化物形成元素可以有效提高合金

结构钢的回火抗力［17］。在宏观层面上，合金元素提

高合金结构钢的回火抗力主要是由于阻碍了马氏体

的分解、残余奥氏体的转变以及渗碳体的析出和聚

集。在微观层面上，合金元素影响了键能，进而影响

了回火抗力［18］。1978 年，余瑞璜提出了固体与分子

经验电子理论（empirical electron theory，EET）［19］，该

理论处理方法简单，计算量较小，并成功应用在碳钢

热稳定性的研究中［20-21］。一些学者［22-23］在 EET 的基

础上提出相结构参数、含碳键的总成键能力和结构

形成因子等电子结构参数，这些参数的提出为合金

的微观层次研究提供了新的思路。因此，我们以

EET 及其发展理论为依据，出于提高 TiC 强化马氏

体耐磨钢回火抗力的目的，对不同合金原子与 C 原

子间的键能进行了计算，从而用于指导耐磨钢的成

分设计。

根据以往研究成果［24-25］，淬火马氏体晶胞（α′-Fe-
C）可以看作由不含 C 的 α-Fe 晶胞和含 C 的 α-Fe-C
晶胞计权形成。α′-Fe-C 晶胞的晶格常数（a 和 c）为

α-Fe的晶格常数（a0）与 α-Fe-C 的晶格常数（aC 和 cC）

的计权平均值。α-Fe-C 晶胞如图 1（a）所示，当含有

合金元素M时，M取代α-Fe-C晶胞中Fe1原子的位置，

α-Fe-C-M（M 代表 Mn、Si、Cr、Ni、W、Mo）的结构见

图 1（b）。

当合金元素 M 溶入 α-Fe-C 马氏体晶胞中时，由

于M原子的电负性与Fe原子比较接近，而与C原子相

差较大，且奥氏体向马氏体的转变属于非扩散型相变，

因此，合金元素M必然取代Fe1原子，形成α-Fe-C-M晶

胞，其结构模型如图 1（b）所示。随着合金元素M的变

化，α-Fe-C-M的点阵参数也会随之改变，但实际中较

难测量。文献提出以 α-Fe-C晶胞的晶格常数为基础，

用C、Fe2、Fe3原子状态的改变来反映合金元素M取代

Fe1原子后引起的点阵参数变化。按照上述方法分别

计算了 α-Fe-C-M 晶胞内最强共价键的实验键距、理

论键距、共价电子对数和键能［26-28］，根据文献［29］，确定

了合金元素添加后各个原子的杂阶，计算结果汇总在

表4中，DA代表最强共价键。

淬火马氏体转变为回火马氏体时需要拆散α-Fe-C
的最强共价键 DC - Fe1

A 来重构 ε 碳化物的键络，显然，共

价键能越小，转变越容易。根据表 4中计算结果可知，

从电子层次来看，与Fe原子相比，Mn、Si和Ni原子与

C 原子所形成的键能提高程度较小，所以对马氏体的

回火抗力影响不明显。但 Cr、Mo和 W 与 C 所形成的

键能与 Fe—C 键能提高幅度显著，因此，增大了 C 原

子在马氏体中扩散的激活能，阻碍了C原子在马氏体

中的扩散，减慢了回火转变时碳化物析出和长大以及

残余奥氏体的转变过程，从而提高了马氏体的回火

抗力。

2.2　TiC析出过程计算

为了判断所设计的成分体系能否达到预期效果，

对四种实验钢的相图进行了计算，如图 2所示。计算

结果表明，0.6Ti钢凝固阶段的相变过程主要分以下几

个阶段：在 1500 ℃以上，实验钢处于液相状态（最上方

黑线），当温度逐渐降低，钢中开始析出 δ-Fe相，系统

中存在L+δ两相；随着温度继续降低，发生L+δ→γ相

的包晶反应，系统中存在L+δ+γ三相；包晶反应完成

图1　α-Fe-C（a）和 α-Fe-C-M（b）晶胞的结构

Fig.1　Crystal units of α-Fe-C（a） and α-Fe-C-M（b）
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后，系统中只剩下 L+γ 两相；1440 ℃左右，开始析出

TiC相，系统中存在 L+γ+TiC三相；当凝固结束时，

系统中存在 γ +TiC 两相。根据图 2 可知，0.6Ti、
0.6Ti-3Cr和 0.6Ti-3Cr-1W三种实验钢的相图相差很

小，且均存在 TiC 析出区间。TiC 析出区间位于液相

线和固相线之间且接近凝固末期，这表明 TiC粒子不

能在完全液相中直接析出，而是在大量 δ相析出且发

生了 γ 相转变之后才可以析出。此时，TiC 仍然从液

相中析出，温度高且液相中原子运动快，因此，TiC 具

备长成微米尺寸的条件，这表明所设计的成分体系可

以保证微米 TiC 强化相的引入。由图 2（a）可知，

0.012Ti实验钢的相图中未观察到TiC析出区间，符合

材料设计的预期目标。可以看到，0.012Ti实验钢的液

相线和固相线温度分别为 1506 ℃和 1462 ℃。随着Ti
质量分数从 0.012% 升高到 0.60%，液相线降低至

1483 ℃，固相线降低为 1426 ℃，Ti质量分数的升高推

迟了实验钢的凝固过程。

研究表明［30］，当钢中Ti和C含量达到TiC的溶解

度时，TiC 才会析出。钢中 TiC 主要在三个不同阶段

发生析出：（1）在钢液中析出；（2）在奥氏体相变区间

析出；（3）在铁素体相变区析出。图 3为TiC在三个不

同阶段的溶度积曲线，图中蓝色、红色和绿色曲线分

表4　α-Fe-C-M晶胞中的实验键距、理论键距、共价电子对数、键距差和键能结果

Table 4　Experimental bond length， theoretical bond length， covalent electron pairs， bond length difference， 
and bond energy in α-Fe-C-M crystal cell

Composition

α-Fe-C

α-Fe-C-Mn
α-Fe-C-Si
α-Fe-C-Cr
α-Fe-C-Mo
α-Fe-C-W
α-Fe-C-Ni

Covalent 
bond

DC - Fe1

A

DC - Mn
A

DC - Si
A

DC - Cr
A

DC - Mo
A

DC - W
A

DC - Ni
A

Atom hybrid order
M

11

2
6

14
4
4
7

Fe2

10

12
12
14
13
13
12

Fe3

8

11
11
13
11
11
11

C
6

6
6
6
6
6
6

Experimental 
bond length/nm
0.18529

0.18529
0.18529
0.18529
0.18529
0.18529
0.18529

Theoretical 
bond length/nm
0.18447

0.18253
0.18268
0.18178
0.18182
0.18277
0.18235

Bond length 
difference/nm
0.00082

0.00276
0.00261
0.00351
0.00347
0.00252
0.00294

Covalent 
electron pairs
0.97920

1.38658
1.41112
1.76535
1.55966
1.60722
1.53157

Bond energy/
（kJ·mol-1）

199.05052

277.00906
276.40653
408.74868
365.23157
389.90459
290.93280

图2　四种不同成分实验钢的凝固相图

（a）0.012Ti；（b）0.6Ti；（c）0.6Ti-3Cr；（d）0.6Ti-3Cr-1W
Fig.2　Phase diagrams of four steels with different chemical compositions during solidification

（a）0.012Ti；（b）0.6Ti；（c）0.6Ti-3Cr；（d）0.6Ti-3Cr-1W
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别代表液相区、奥氏体相区和铁素体相区的平衡溶度

积曲线。所设计的 0.6Ti、0.6Ti-3Cr和 0.6Ti-3Cr-1W
三种实验钢中 Ti的质量分数为 0.60%，C的质量分数

为 0.40%，两种元素的溶度积曲线为图 3中黑色直线。

其中，Ti和C的溶度积计算公式为：

QTiC =[ Ti ]⋅[ C ] （1）
式中：QTiC 为溶度积；［Ti］为液相中 Ti 的质量分数；

［C］为液相中C的质量分数。

按照上述相图结果，可以得出实验钢的液相线和

固相线温度大约为 1500 ℃和 1426 ℃。以 0.6Ti 钢的

实际成分为例，经过相图计算可知，其固相线温度约

为 1700 K，如图 3中黑色虚线所示。可以看到，在凝固

线温度以上，实验钢的Ti和C的溶度积始终低于TiC
析出的平衡溶度积，所以理论上 TiC不会直接从液相

中析出。由图 3可知，随着温度的降低，TiC的平衡溶

解度也在不断降低，因此 TiC实际溶度积与平衡溶度

积之差逐渐减小。按照杠杆定律，随着结晶过程的进

行，合金中液相和固相的成分以及两相的相对含量不

断地发生变化。在实验钢结晶过程中，固相和液相分

别沿着固相线和液相线连续发生改变，这必然导致溶

质和溶剂原子发生重新分配。由于结晶出来的固相

中平衡成分低于实验钢初始的成分，溶质原子通过固

液界面不断地向液相中排出，导致剩余液相的合金浓

度不断增加。因此，凝固末期液相中Ti和C的溶度积

达到平衡溶度积，导致 TiC析出。上述分析解释了相

图中凝固末期存在TiC相区的原因。

在设计 TiC强化马氏体耐磨钢时，相同质量分数

的 Ti和 C 元素被添加在不同实验钢中来保证得到相

同质量分数的微米 TiC粒子，其他合金元素被调控来

改变基体的热稳定性。为了验证所设计的三种TiC粒

子强化耐磨钢中 TiC 的含量，采用 Thermo-Calc 软件

对实验钢凝固过程中平衡条件下的各相以及TiC的质

量分数变化进行了计算，结果如图4所示。

由图 4 可知，TiC 析出曲线分为两个阶段。可以

看到，在接近固相线温度区间，发生了TiC的析出。随

着凝固进展到末期，剩余钢液中Ti和C的质量分数急

剧升高，TiC的析出倾向增加，因此TiC的析出曲线在

凝固末期急剧升高。此时，0.6Ti、0.6Ti-3Cr和 0.6Ti-
3Cr-1W 三种实验钢的 TiC 粒子质量分数几乎相同，

0.6Ti-3Cr-1W实验钢的TiC粒子质量分数略高，这表

明所设计的三种实验钢可以保证相同含量的 TiC 粒

子。当钢液完全凝固后，TiC析出速度明显变缓，此时

是从固相中开始析出TiC粒子，元素扩散较慢。

2.3　微米尺寸TiC粒子演变过程和分布调控

上述结果从理论上对TiC粒子的析出过程进行了

分析，0.6Ti、0.6Ti-3Cr 和 0.6Ti-3Cr-1W 三种实验钢

中TiC的析出过程基本相同。这部分将根据实验结果

对 TiC 的演变过程和分布调控进行分析。对 0.6Ti、
0.6Ti-3Cr和 0.6Ti-3Cr-1W三种实验钢凝固后TiC的

分布和形貌进行了分析。图 5为实验钢通过电子探针

拍摄的铸坯中微米TiC粒子的形状和分布。微米TiC
粒子呈仿晶界形式分布在基体上，这是微米 TiC粒子

在凝固末期析出所导致。

随着凝固过程的进行，剩余钢液主要分布在树枝

晶之间，TiC 粒子从这部分钢液中析出，其中，每一个

枝晶生长成为一个晶粒。当钢液完全凝固后，这些树

枝晶将紧密地连接起来，导致无法分辨出树枝状形

貌，而是呈现各个晶粒的边界，液析TiC粒子恰恰分布

在这些边界的位置。由图 5 中放大图可知，TiC 粒子

的形状主要为短棒状、多边形状和粒子状。我们所观

察到的是 TiC 粒子的截面形貌。实际上，TiC 粒子是

三维立体的形态，TiC 粒子的最终形貌由各个晶面的

生长速度所决定。当 Ti 与 C 原子键合生成 TiC 粒子

晶坯时，这些晶胚存在着大量缺陷，游离的 Ti和 C 原

子随机吸附在 TiC晶坯表面，并沿晶体的各个方向堆

垛，从而导致 TiC粒子不断生长。当晶体各个方向的

长大速度一致时，形成的TiC粒子是球形结构。然而，

球形的TiC粒子在热力学上是不稳定的，因此，在表面

能的驱动下，TiC 晶体中网面密度较大的晶面开始出

现并逐渐生长，最终形成稳定状态的立方体结构［31］。

由于TiC是NaCl型面心立方结构，各网面密度的大小

顺序为：｛111｝>｛110｝>｛100｝。前人的研究结果表

明［32］，当｛111｝和｛100｝两晶面的生长速率比值为 1.73
时，TiC晶粒将生长为 8个面均为｛111｝晶面的正八面

体。当生长速率比值为 1 时，TiC 晶粒的形貌为正方

体。当两晶面生长速率比值介于这两者之间时，TiC
晶粒将呈现出多面体形态。通过能谱发现TiC粒子内

图3　钢中TiC在不同相区的平衡溶度积随温度的变化

Fig.3　Variation of equilibrium solubility of TiC in steel with 
temperature at different phase zones
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还含有少量的Mo元素，而在 0.6Ti-3Cr-1W实验钢的

粒子中还检测出W元素的存在，W元素参与粒子的形

成会导致粒子的体积分数略有增加，0.6Ti、0.6Ti-3Cr
和 0.6Ti-3Cr-1W 三种实验钢中 TiC 的体积分数分别

为 1.22%、1.27%和 1.37%，其变化规律与通过软件计

算得到的质量分数的变化规律一致。

0.6Ti钢的铸坯经锻造后的三维形貌如图 6所示。

可以明显看到，经锻造后，微米 TiC 的分布发生了改

变，破坏了TiC仿晶界分布的状态。高倍数的EPMA
测量结果表明，微米 TiC 粒子中 Ti 和 C 元素在粒子

核心位置的含量高于表面含量，Mo 元素在粒子中的

含量明显低于 Ti 和 C 元素。0.6Ti-3Cr 钢和 0.6Ti-
3Cr-1W 钢与 0.6Ti 钢具有相同的三维形貌，如图 7
所示。

图4　TiC强化马氏体耐磨钢凝固过程中各相质量分数变化

（a）0.012；（b）0.6Ti；（c）0.6Ti-3Cr；（d）0.6Ti-3Cr-1W；（1）全部相；（2）TiC相

Fig.4　Mass fraction variation of each phase in TiC reinforced martensitic wear-resistant steel during solidification
（a）0.012；（b）0.6Ti；（c）0.6Ti-3Cr；（d）0.6Ti-3Cr-1W；（1）all phases；（2）TiC phase
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实验钢锻坯经进一步热轧后，TiC 粒子的分布状

态如图 8 所示。经过大的塑性变形之后，微米 TiC 粒

子在钢板中的分布相对更加均匀。经过统计，TiC 粒

子的尺寸为 1~5 μm。其中，0.6Ti-3Cr-1W 钢中微米

TiC 粒子呈现亮白色是由于少量 W 元素溶入了 TiC
中。W元素相对原子质量较大，导致强化相粒子在背

图6　0.6Ti钢锻坯的三维形貌和微米尺寸粒子的元素分布

Fig.6　3D topography of forging billet of 0.6Ti steel and distribution of alloy elements in micron-sized particles

图5　铸坯中TiC粒子的分布低倍（1）和高倍（2）图 （a）0.6Ti；（b）0.6Ti-3Cr；（c）0.6Ti-3Cr-1W
Fig.5　Low magnification（1） and high magnification（2） images for distributions of TiC particles in the casting billet

（a）0.6Ti；（b）0.6Ti-3Cr；（c）0.6Ti-3Cr-1W
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散射图像中呈现亮白色，与 0.6Ti和 0.6Ti-3Cr钢中的

粒子颜色存在显著差异。

2.4　实验钢回火稳定性

基于上述的材料设计，确定了实验钢基体以马氏

体为组织。为了得到完全马氏体组织，需要将实验钢

加热至奥氏体化相区后保温，然后进行淬火处理。

图 9 为设计的系列实验钢平衡状态下的相图，使用

TCFE 7数据库、单点平衡模块进行计算。

图8　轧制后钢板中微米TiC粒子的分布 （a）0.6Ti；（b）0.6Ti-3Cr；（c）0.6Ti-3Cr-1W
Fig. 8　Distributions of micron-sized TiC particles in plate after hot rolling （a）0.6Ti；（b）0.6Ti-3Cr；（c）0.6Ti-3Cr-1W

图7　实验钢微米尺寸粒子的三维形貌 （a）0.6Ti-3Cr；（b）0.6Ti-3Cr-1W
Fig.7　3D topography of micron-sized particles in experimental steel （a）0.6Ti-3Cr；（b）0.6Ti-3Cr-1W

图9　实验钢相含量随温度的变化 （a）0.012Ti；（b）0.6Ti；（c）0.6Ti-3Cr；（d）0.6Ti-3Cr-1W
Fig. 9　Variation of phase content of experimental steel with temperature （a）0.012Ti；（b）0.6Ti；（c）0.6Ti-3Cr；（d）0.6Ti-3Cr-1W
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850 ℃时四种实验钢均可以实现完全奥氏体化，

但 0.6Ti-3Cr-1W 钢中碳化物完全溶解温度为 810 ℃
左右。淬火温度选择既要保证实验钢快速奥氏体化

以及实现元素的均匀化又要控制奥氏体晶粒尺寸。

同时，为了保证实验钢板良好的强韧性，需要对淬火

钢板进行低温回火处理来降低淬火应力。

结合实验钢的相图结果和课题组前期的研究以

及目前商业耐磨钢的热处理工艺参数，确定了

0.012Ti、0.6Ti 和 0.6Ti-3Cr 钢的淬火温度为 880 ℃，

0.6Ti-3Cr-1W 钢的淬火温度为 900 ℃，四种实验钢的

回火温度均为 200 ℃。四种实验钢板经过淬火+低温

回火处理后得到的基体微观组织如图 10 所示。可以

明显看到，实验钢均为板条马氏体组织，0.012Ti、
0.6Ti、0.6Ti-3Cr和 0.6Ti-3Cr-1W 钢马氏体板条的尺

寸分别为 213、208、200 nm 和 188 nm。经过系列热机

械加工和热处理得到的四种实验钢室温条件下抗拉

强度、宏观硬度、冲击功和伸长率等各项力学性能如

图 11 所示。四种实验钢的抗拉强度在 1600 MPa 以

上，冲击功大于 16 J，伸长率大于 7%，宏观硬度高于

530HV。

图11　实验钢25 ℃时的力学性能

Fig.11　Mechanical properties of the experimental steels at 25 ℃

图10　实验钢经过热轧和热处理后的微观组织

（a）0.012Ti；（b）0.6Ti；（c）0.6Ti-3Cr；（d）0.6Ti-3Cr-1W
Fig.10　Microstructures of experimental steel after hot rolling and heat treatment

（a）0.012Ti；（b）0.6Ti；（c）0.6Ti-3Cr；（d）0.6Ti-3Cr-1W
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为了验证所设计的实验钢板是否满足热稳定性

的设计目标，对四种成品实验钢板进行了热稳定性检

测，结果如图 12 所示。图 12（a）为实验钢板在 500 ℃
保温不同时间后室温硬度变化，2 h以后，硬度下降程

度开始变得很缓慢，因此，为了检测四种实验钢在不

同温度下的回火稳定性，均保温了 2 h。实验钢硬度随

温度的变化如图 12（b）所示，0.012Ti钢（常规耐磨钢）

的抗回火稳定性最差，随着温度的增加，硬度呈线性

降低。0.6Ti 钢的热稳定性略有改善，0.6Ti-3Cr 和
0.6Ti-3Cr-1W钢的回火稳定性大幅度提高，达到了预

期的良好热稳定性目标。但 0.6Ti-3Cr-1W 钢与

0.6Ti-3Cr钢的回火稳定性相差较小。

3　结论

（1）根据微观组织与耐磨性的关系以及不同强化

相粒子的特点，确定了耐磨钢以马氏体组织为基体，

以TiC陶瓷粒子为增强相和耐磨相。

（2）利用固体和分子经验电子理论计算了不同合

金元素与C元素的键能，最终确定Cr、Mo和W作为提

高 TiC强化马氏体耐磨钢热稳定性的主要添加元素。

综合考虑合金元素在钢中的作用、TiC 强化耐磨钢的

服役要求和经济成本等因素，确定了 TiC强化耐磨钢

成分体系。

（3）所设计的成分体系可以保证微米 TiC 粒子的

引入，TiC粒子在 1400~1500 ℃温度区间内析出，呈仿

晶界分布，通过热机械加工后可以实现微米 TiC粒子

在基体上均匀分布。

（4）确定了系列实验钢的热处理工艺参数，

0.012Ti、0.6Ti 和 0.6Ti-3Cr 钢的淬火温度为 880 ℃，

0.6Ti-3Cr-1W 钢的淬火温度为 900 ℃，回火温度均为

200 ℃。四种实验钢室温综合性能优异，硬度大于

530HV，强度在 1600 MPa 以上，伸长率大于 7%。

0.6Ti-3Cr 和 0.6Ti-3Cr-1W 钢热稳定性较 0.012Ti 钢
得到了显著提高。
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