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射仪及扫描电子显微镜(ＳＥＭ)等研究了 Ｍ３９０ 在热轧加工过程中不同始轧温度及轧后不同退火温度下的组织及力学性能的变化规律ꎮ 结果表
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高即 １ ２００ ℃始轧后ꎬ再经过高温 ８５０ ℃退火后的 Ｍ３９０ꎬ其铁素体基体上均匀分布着细小的球状碳化物ꎮ 该 Ｍ３９０ 的抗拉强度和断后延伸率分

别为 ９２０ ＭＰａ、０.８３％ꎬ表现出最佳的综合力学性能ꎬ这有利于材料后续的加工和热处理ꎮ
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０　 引言

刀具作为日常生活中广泛使用的工具ꎬ在全世界钢铁产

业中占有重要一席ꎬ仅在中国每年的产量就占到世界总产量

的 １ / ２ 以上ꎬ产值更是达到 ５００ 多亿人民币[１] ꎮ 目前ꎬ刀具

普遍采用马氏体不锈钢作为原材料ꎬ但是随着对刀具性能及

使用要求的提高ꎬ刀具材料逐渐由低碳不锈钢向高碳高铬不

锈钢转变ꎬ而通过粉末冶金方法制备的 Ｍ３９０ 既有成分均匀、
没有偏析及夹杂物较少的优点ꎬ又兼具高碳马氏体不锈钢高

硬度、高耐磨性及较好耐蚀性的特点ꎬ因此被广泛应用在高

品质刀具材料中ꎬ此外其在模具、阀具材料中也扮演着重要

角色[２] ꎮ
Ｍ３９０ 从成分上看为高碳高铬马氏体不锈钢ꎬ其组织为

大量细小的碳化物均匀地分布在铬含量较高的基体上ꎬ而在

刀具材料中碳化物对性能和质量起着至关重要的作用ꎮ 特

别是在具有很高碳和铬含量的高碳高铬不锈钢中ꎬ极易产生

大量的合金碳化物ꎬ从而对刀具钢的性能产生重要影响ꎬ细

小且趋于球形的碳化物均匀分布在基体组织上ꎬ将显著提高

刀具的综合性能和延长其使用寿命[３] ꎮ 热轧态的 Ｍ３９０ 在室

温下的基体组织即为马氏体ꎬ硬度高且韧性较差ꎬ在后续加

工前需要进行退火处理以防止出现开裂等现象[４] ꎬ因此轧制

与后续的退火处理作为生产刀具材料过程中的重要工序ꎬ对
高碳马氏体不锈钢的组织与性能有着重要的影响ꎮ 于文涛

等[５]研究了始轧温度对高碳不锈钢中碳化物的影响ꎬ结果发

现ꎬ始轧温度越高ꎬ材料组织的动态再结晶程度越高ꎬ碳化物

尺寸越大ꎮ 但是陈年莲等[６] 在研究高碳钢时发现始轧温度

并不是越高越好ꎬ当温度过高时ꎬ材料的综合性能将急剧下

降ꎮ 不同的碳化物形貌对后续热处理的效果也起着关键的

作用[７] ꎬ通常细小、分布均匀、形貌为球形的碳化物颗粒在淬

火时易溶于基体ꎬ并在回火处理时析出二次碳化物产生二次

硬化效果ꎬ有利于提高刀具质量[８￣９] ꎮ 王奇等[１０] 研究了退火

温度对高碳钢组织的影响ꎬ发现随着退火温度的提高ꎬ碳化

物的尺寸与数量呈现出先减小后增大的趋势ꎮ
目前ꎬ关于始轧及轧后退火温度对 Ｍ３９０ 组织、性能影响
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的系统性研究较少ꎬ退火温度越高ꎬ材料强度下降、塑性提

高ꎬ但是退火温度过高时碳化物又会明显长大ꎬ对后续热处

理不利[１１] ꎮ 因此ꎬ本工作以 Ｍ３９０ 为研究对象ꎬ借助维氏硬

度计、Ｘ 射线衍射仪、扫描电子显微镜(ＳＥＭ)等仪器研究退

火温度对高碳马氏体刀具钢热轧后组织结构和力学性能的

影响规律ꎬ并探讨该过程中析出相及其演化规律ꎬ以明确退

火温度对材料的作用机制ꎬ并为高碳马氏体刀具钢工艺制定

提供实验和理论依据ꎮ

１　 不同温度始轧及退火后 Ｍ３９０ 钢的组织特

征与相组成

　 　 Ｍ３９０ 钢经过 １ ２００ ℃、１ １００ ℃始轧后的组织如图 １ 所

示ꎬ可以看到组织均由基体和分布在基体上的碳化物两部分

组成ꎮ 同时ꎬ不同始轧温度下碳化物的数量、大小和形貌的

差异显著ꎮ

图 １　 不同始轧温度下 Ｍ３９０ 钢的 ＳＥＭ 组织形貌:( ａ) １ ２００ ℃ꎻ( ｂ)
１ １００ ℃
Ｆｉｇ.１　 ＳＥＭ ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｉｅｓ ｏｆ Ｍ３９０ ｓｔｅｅｌ ａｆｔｅｒ ｉｎｉｔｉａｌ ｒｏｌｌｉｎｇ ａｔ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｔｅｍ￣
ｐｅｒａｔｕｒｅｓ: (ａ)１ ２００ ℃ꎻ(ｂ)１ １００ ℃

图 １ａ 为 １ ２００ ℃始轧后 Ｍ３９０ 钢的显微组织ꎬ由马氏体

基体及在基体上分布的碳化物组成ꎬ可以看到ꎬ在较高温度

(１ ２００ ℃)保温时ꎬ有较多的碳化物溶解到基体中ꎬ保温过程

中残留的未溶解碳化物进一步长大ꎻ而在后续的轧制过程

中ꎬ溶解的部分碳化物又重新沿晶界析出ꎬ由于晶界处能量

较高使碳化物容易形核长大ꎬ此时碳原子优先吸附在缺陷较

多的晶界碳化物质点上ꎬ因此晶界处的碳化物数量明显多于

晶内[１２￣１３] ꎮ 同时ꎬ碳化物继续长大出现了大尺寸(>２.９ μｍ)
的碳化物ꎬ整体而言ꎬ高温始轧时碳化物尺寸较大、数量较

少ꎮ 始轧温度为 １ １００ ℃时实验钢的显微组织如图 １ｂ 所示ꎬ
此时基体仍为马氏体ꎬ但碳化物发生了明显的变化ꎮ 碳化物

数量明显增多、尺寸减小且晶内的碳化物数量增多ꎬ出现这

个现象的原因在于:相比于高温始轧ꎬ１ １００ ℃时溶解的碳化

物数量明显减少ꎻ同时由于温度较低ꎬ原子的扩散能力下降ꎬ
导致碳化物长大速度减慢ꎮ

为了进一步分析退火温度对 Ｍ３９０ 钢组织的影响ꎬ将热

轧加工后的试样经过三种不同温度退火处理ꎬ得到的组织如

图 ２ 可以所示ꎮ 由图 ２ 看出ꎬ显微组织主要为铁素体、尺寸

较大的碳化物及马氏体溶解析出的弥散分布的细小碳化物ꎬ
不同退火温度下碳化物的数量与分布等参数差异显著ꎮ Ａ
组为在 １ ２００ ℃始轧后再退火的试样ꎬ图 ２ａ 为 ６５０ ℃退火后

的组织ꎬ可以看出此时基体上密集分布着较多细小的碳化物

且大尺寸的碳化物占总数的比例小ꎬ整体上碳化物数量很

多ꎻ由图 ２ｂ 可知ꎬ当退火温度为 ７５０ ℃时ꎬ小尺寸的碳化物

数量减少同时碳化物整体呈现长大的趋势ꎻ当退火温度继续

升高至 ８５０ ℃时ꎬ由图 ２ｃ 观察到小尺寸的碳化物数量明显减

少ꎬ未溶解的碳化物呈现出进一步长大的趋势ꎬ整体上碳化

物均匀分布且趋于球形ꎮ Ｂ 组即图 ２ｄ、ｅ、ｆ 分别为 １ １００ ℃始

轧后ꎬ再经过不同温度退火后试样的显微组织ꎬ相比于 Ａ 组ꎬ
小尺寸碳化物及整体碳化物尺寸的变化规律基本一致ꎬ不同

之处在于始轧温度越低ꎬ退火后碳化物的数量越多且出现较

多形貌不规则类似于短棒状的碳化物ꎮ

图 ２　 不同退火温度下 Ｍ３９０ 钢的 ＳＥＭ 组织形貌:(ａ、ｄ)６５０ ℃ꎻ(ｂ、ｅ)７５０ ℃ꎻ(ｃ、ｆ)８５０ ℃
Ｆｉｇ.２　 ＳＥＭ ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｉｅｓ ｏｆ Ｍ３９０ ｓｔｅｅｌ ａｆｔｅｒ ａｎｎｅａｌｉｎｇ ａｔ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｓ: (ａꎬｄ)６５０ ℃ꎻ(ｂꎬｅ)７５０ ℃ꎻ(ｃꎬｆ)８５０ ℃

　 　 在高碳不锈钢中碳化物的尺寸、数量等因素对性能有着

至关重要的影响ꎬ而 Ｍ３９０ 钢中的碳化物在不同温度始轧及

轧后退火后呈现出较为明显的变化趋势ꎬ因此为了明确其对

碳化物的作用结果ꎬ对组织中不同阶段的碳化物进行统计分

析ꎮ 不同阶段组织电镜照片中的碳化物统计结果如表 １ 所

示ꎮ 由表 １ 可知ꎬ在不同温度热轧后未退火的试样中ꎬ始轧
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温度较高的组织中碳化物圆度(碳化物颗粒最大直径与最小

直径之差ꎬ碳化物形貌越趋于球形则圆度值越小)、数量均小

于较低温度始轧后的试样ꎬ但是碳化物平均尺寸较大ꎮ 出现

这种现象的原因在于较高温度始轧时试样整体在高温下保

温时间较长ꎬ导致 Ｍ２３Ｃ６ 等碳化物固溶到基体中ꎬ而在后续

的冷却过程中碳化物又再次析出并迅速长大ꎬ同时温度越

高ꎬ碳、铬等原子的扩散速度越快ꎬ扩散的原子更容易吸附在

已有的碳化物质点上ꎬ使碳化物长大并趋于球形[１４] ꎻ在热轧

后经过退火的 Ａ、Ｂ 两组整体上同样呈现出与热轧态相似的

碳化物变化规律ꎬ这说明热轧态中的组织将对后续热处理过

程中组织的演变产生显著的影响ꎮ
表 １　 不同始轧及退火温度下 Ｍ３９０ 钢的碳化物参数
Ｔａｂｌｅ １　 Ｐａｒａｍｅｔｅｒｓ ｏｆ ｃａｒｂｉｄｅｓ ｉｎ Ｍ３９０ ｓｔｅｅｌ ａｆｔｅｒ ｉｎｉｔｉａｌ ｒｏｌｌｉｎｇ ａｎｄ ａｎｎｅａ￣
ｌｉｎｇ ａｔ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｓ

Ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ
℃

Ｍｅａｎ ｓｑｕａｒｅｄ
ｅｒｒｏｒ ｏｆ
ｃａｒｂｉｄｅ

Ａｖｅｒａｇｅ
ｃａｒｂｉｄｅ
ｓｉｚｅ / μｍ

Ｎｕｍｂｅｒ ｏｆ
ｃａｒｂｉｄｅ Ｒｏｕｎｄｎｅｓｓ

Ａ￣１ ２００ ０.５２３ １.０８ １１９ ０.１９
Ｂ￣１ １００ ０.３４ ０.８９ １７５ ０.２１
Ａ￣６５０ ０.２１ ０.３２ １８９３ ０.０９
Ｂ￣６５０ ０.１８ ０.２１ ２４１５ ０.１６
Ａ￣７５０ ０.２５ ０.４６ ７２８ ０.２
Ｂ￣７５０ ０.２１ ０.３６ ９８９ ０.２３
Ａ￣８５０ ０.５１８ ０.６２ ４４９ ０.２５
Ｂ￣８５０ ０.４０１ ０.５５ ５９４ ０.３１

　 Ｎｏｔｅ:Ａ / Ｂ—ｕｎａｎｎｅａｌｅｄ ａｆｔｅｒ ｉｎｉｔｉａｌ ｒｏｌｌｉｎｇ ａｔ １ ２００ ℃ / １ １００ ℃ꎻ Ａ / Ｂ￣６５０ ℃ / ７５０
℃ / ８５０ ℃ / １ ２００ ℃ / １ １００ ℃—ａｎｎｅａｌｉｎｇ ａｔ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｓ ａｆｔｅｒ ｈｏｔ ｒｏｌｌｉｎｇ

在退火过程中ꎬ随着退火温度的升高ꎬ试样组织中的碳

化物尺寸变大、数量减少ꎮ 这是因为退火温度的升高加快了

合金元素成分的扩散ꎬ使得析出物易成形且迅速增大ꎮ 大量

研究证明高碳钢中 Ｍ２３Ｃ６ 碳化物容易在 ６００ ~ ９００ ℃之间析

出且存在析出敏感温度ꎬ同时析出相的固溶温度为 ９００ ℃左

右[１５] ꎮ ６５０ ℃退火时碳化物平均粒径、粒径均方差及圆度比

其他温度退火时均小ꎬ即碳化物尺寸分布均匀ꎬ大颗粒碳化

物在碳化物总数中的占比最小ꎬ此时碳化物迅速析出ꎬ因此

显微组织为铁素体基体上密集分布着细小的碳化物ꎮ 而当

温度升高到 ７５０ ℃ 时ꎬ整体上碳化物呈现出相同的变化规

律ꎮ 当在 ８５０ ℃退火时ꎬ碳化物平均粒径及粒径均方差明显

增大ꎬ而碳化物数量达到最小值ꎬ这可能与温度较高使得部

分碳化物重新固溶到基体中有关ꎮ 因此综合来看ꎬ８５０ ℃退

火时 Ｍ３９０ 钢的组织最优ꎮ

图 ３　 不同退火温度下 Ｍ３９０ 钢的 ＸＲＤ 谱
Ｆｉｇ.３　 ＸＲＤ ｐａｔｔｅｒｎｓ ｏｆ Ｍ３９０ ｓｔｅｅｌ ａｆｔｅｒ ａｎｎｅａｌｉｎｇ ａｔ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｓ

图 ３ 为在不同退火温度下 Ｍ３９０ 钢的 ＸＲＤ 谱ꎮ 由图 ３

可知ꎬ不同退火温度下 Ｍ３９０ 钢的相成分没有发生变化ꎬ主要

是相的含量有些改变ꎬ其基体组织为体心立方结构的铁素

体ꎬ而碳化物则是以铁、铬为主要元素的 Ｍ７Ｃ３ 及 Ｍ２３Ｃ６ 型碳

化物ꎮ 退火后粉末 Ｍ３９０ 的基体组织由热轧态的马氏体转变

为铁素体ꎬ细小球形的碳化物均匀分布在基体组织上ꎬ同时

从马氏体基体转变过程中析出碳化物ꎬ使碳化物的峰变宽、
变高[６] ꎬ因此 ６５０ ℃退火时碳化物衍射峰最多ꎬ而当退火温

度进一步提高到 ８５０ ℃时ꎬ部分碳化物开始溶解、长大ꎬ使得

碳化物峰值下降ꎮ

２　 不同退火温度下 Ｍ３９０ 钢的力学性能变化

规律

　 　 图 ４ 为不同温度下退火后 Ｍ３９０ 钢的硬度ꎮ 由图 ４ 可

知ꎬ在 １ ２００ ℃始轧后未退火的热轧态 Ａ 组硬度(７２０ＨＶ)明
显高于始轧温度较低的 Ｂ 组(６８５ＨＶ)ꎻ而经过退火处理后 Ａ
组的硬度仍高于 Ｂ 组ꎬ同时随着退火温度的提高ꎬ实验钢的

硬度反而呈现出下降趋势ꎬ在 ６５０ ℃时硬度分别为 ３９８.８ＨＶ、
３７９.５ＨＶꎬ当温度提高到 ７５０ ℃ 时硬度值进一步下降至

３７９ＨＶ、３６５.３ＨＶꎬ随着温度进一步提高到 ８５０ ℃时ꎬＭ３９０ 钢

的硬度值明显下降为 ３３５.６ＨＶ、３１１ＨＶꎮ

图 ４　 不同退火温度下 Ｍ３９０ 钢的硬度图
Ｆｉｇ.４　 Ｈａｒｄｎｅｓｓ ｏｆ Ｍ３９０ ｓｔｅｅｌ ａｆｔｅｒ ａｎｎｅａｌｉｎｇ ａｔ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｓ

这种现象出现的原因在于 Ａ 组在较高温度保温后开轧ꎬ
导致更多碳化物溶解ꎬ使合金元素更多地固溶到基体中ꎬ固
溶强化效果明显使马氏体基体强度提高ꎬ同时高温下碳原子

的扩散驱动力大ꎬ未溶解的碳化物长大并趋于球形ꎬ高碳钢

中碳化物等第二相的沉淀强化与其数量和尺寸有关ꎬ尺寸越

大第二相沉淀强化效果越好[１６] ꎬ综合结果使热轧态 Ａ 组硬

度明显高于 Ｂ 组ꎮ 经过不同温度退火处理后ꎬＭ３９０ 钢的组

织为铁素体基体及在基体上分布的碳化物ꎬ整体上 Ａ 组中的

碳化物数量少于 Ｂ 组ꎬ并且随着温度的提高ꎬ碳原子的扩散

激活能和形核驱动力增大[１７] ꎮ 同时温度越高马氏体基体转

变为铁素体过程中析出的细小碳化物越多ꎬ扩散中的碳原子

更容易以存在的碳化物质点为形核核心而进一步长大ꎮ 因

此ꎬ退火温度越高碳化物越容易长大ꎬ在组织上呈现为铁素

体基体上分布的碳化物尺寸越大但数量减少ꎬ导致 Ｍ３９０ 钢

的硬度逐渐下降ꎮ
材料在室温拉伸时的抗拉强度与延伸率如图 ５ 所示ꎬ其

中 Ａ、Ｂ 两组分别为 １ ２００ ℃与 １ １００ ℃始轧后再经过退火的

试样ꎮ 由图 ５ 可知ꎬＭ３９０ 钢随着退火温度的提高整体上呈
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现出强度减小而塑性增大的趋势ꎬ同时始轧温度较高的 Ａ 组

在三种不同温度退火后强度均高于 Ｂ 组但塑性较差ꎮ 当退

火温度为 ６５０ ℃时ꎬ材料在 Ａ、Ｂ 两组中的抗拉强度与断后延

伸率分别为 １ １６２.７ ＭＰａ、０.４４％与 １ ０６１.７ ＭＰａ 和 ０.５３％ꎻ当
退火温度提高为 ７５０ ℃ 时ꎬ材料强度变化不明显但塑性提

高ꎬ强度为 １ ０５９ ＭＰａ、１ ０３４.１ ＭＰａꎬ而塑性提高为 ０.５９％、
０.７５％ꎻ随着退火温度进一步提高为 ８５０ ℃时ꎬ材料的抗拉强

度和断后延伸率分别为 ９２０ ＭＰａ、 ０. ８３％ 与 ７６９. ５ ＭＰａ、
０.９４％ꎬ呈现出最佳的综合性能ꎮ

图 ５　 不同退火温度下 Ｍ３９０ 钢的抗拉强度与延伸率
Ｆｉｇ.５　 Ｔｅｎｓｉｌｅ ｓｔｒｅｎｇｔｈ ａｎｄ ｅｌｏｎｇａｔｉｏｎ ｏｆ Ｍ３９０ ｓｔｅｅｌ ａｆｔｅｒ ａｎｎｅａｌｉｎｇ ａｔ ｄｉｆｆｅｒ￣
ｅｎｔ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｓ

可见ꎬ不同退火温度下碳化物的改变对 Ｍ３９０ 钢的拉伸

性能有很大的影响ꎮ 热轧态组织中 Ａ 组由于是在较高温度

始轧ꎬ因此 Ｍ３９０ 钢的组织为马氏体基体上均匀分布着碳化

物ꎬ相比于 Ｂ 组ꎬ其中碳化物的数量较少但未溶解的碳化物

尺寸更大并趋于球形ꎻ此外由退火后的组织看出ꎬ不同退火

温度下 Ａ 组中的碳化物数量少于 Ｂ 组ꎬ固溶强化对强度的主

要作用导致整体强度较高ꎬ同时因为 Ａ 组中碳化物分布均匀

且圆度明显优于 Ｂ 组ꎬ所以在强度较高的同时保持了一定的

塑性ꎮ 而对于 Ｂ 组ꎬ虽然在不同温度退火后整体碳化物较

多ꎬ使第二相的沉淀强化对材料的强度起主要作用ꎬ反之固

溶强化效果减弱使得铁素体基体的强度变小ꎬ但由于整体碳

化物分布不均匀且出现短棒形貌的碳化物ꎬ使得其在强度显

著较低的情况下塑性并没有明显提高ꎮ
图 ６ 为不同退火温度下 Ｍ３９０ 钢的拉伸断口形貌(右上

角红框中起裂源处的放大照片)ꎬ由右上角的宏观断口形貌

可以看出ꎬＭ３９０ 钢在不同温度下退火整体呈现出脆性断裂

的特点ꎬ有明显的放射状河流花样ꎬ并且断面均很平滑ꎬ没有

颈缩现象发生ꎮ 图 ６ａ、ｄ 为 ６５０ ℃退火时的拉伸断口ꎬ断口由

开裂的碳化物和少量的韧窝组成ꎬ此时碳化物整体较小ꎬ使
固溶强化效果明显ꎬ材料的基体强度最高ꎬ导致碳化物在外

加应力作用下更容易开裂、脱落ꎬ使材料更容易发生整体脆

性断裂ꎬ而韧窝中的第二相通过成分分析确定为碳化物ꎬ因
此 Ｍ３９０ 钢的断裂方式是以碳化物颗粒为源的脆性断裂ꎮ 当

退火温度提高为 ７５０ ℃时ꎬ材料强度下降但塑性提高ꎬ通过

图 ６ｂ、ｅ 观察到ꎬ由于温度升高ꎬ碳化物颗粒尺寸变大、数量

变少且小尺寸碳化物明显减少ꎬ这使得断口中的韧窝数量减

少ꎬ同时出现大量撕裂棱ꎮ 图 ６ｃ、ｆ 为 ８５０ ℃退火时的拉伸断

口ꎬ观察发现随着温度的提高ꎬ碳化物进一步长大ꎬ使第二相

的沉淀强化作用增强ꎬ反之固溶强化减弱ꎬ使得材料基体强

度下降ꎬ韧窝数量进一步减少并出现解理平面ꎬ材料的塑性

图 ６　 不同退火温度下 Ｍ３９０ 钢的拉伸断口形貌:(ａ、ｄ)６５０ ℃ꎻ(ｂ、ｅ)７５０ ℃ꎻ(ｃ、ｆ)８５０ ℃
Ｆｉｇ.６　 Ｆｒａｃｔｕｒｅ ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｉｅｓ ｏｆ Ｍ３９０ ｓｔｅｅｌ ａｆｔｅｒ ａｎｎｅａｌｉｎｇ ａｔ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｓ: (ａꎬｄ)６５０ ℃ꎻ(ｂꎬｅ)７５０ ℃ꎻ(ｃꎬｆ)８５０ ℃

进一步提高ꎮ

３　 结论

(１)热轧过程中始轧温度不同对轧后 Ｍ３９０ 钢的组织和

性能有显著影响:１ １００ ℃始轧后组织为马氏体基体上分布

着较多的碳化物ꎬ此时硬度为 ６８５ＨＶꎻ当温度提高为 １ ２００ ℃

时ꎬ基体组织没有发生变化ꎬ但是碳化物整体数量明显减少、
尺寸增大且更趋向于球形ꎬ同时在晶界处分布的碳化物占比

明显提高ꎬ硬度提高为 ７２０ＨＶꎮ
(２)在不同温度退火后ꎬＭ３９０ 高碳马氏体不锈钢的组织

发生了变化:综合来看 Ａ 组碳化物数量少、圆度好且分布更

加均匀ꎬ这说明热轧后的组织对退火热处理有显著的影响ꎮ
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６５０ ℃退火时ꎬ组织为铁素体基体上密集分布着尺寸较小的

Ｍ２３Ｃ６ 型碳化物及 Ｍ７Ｃ３ 型碳化物ꎻ随着退火温度的提高ꎬ铁
素体基体上分布的碳化物进一步长大ꎬ直到退火温度提高为

８５０ ℃时ꎬ碳化物尺寸最大且数量最少ꎮ
(３)Ｍ３９０ 的力学性能随着退火温度的提高呈现出强度

下降但塑性提高的变化趋势ꎬ同时 Ａ 组试样退火后强度均高

于 Ｂ 组但塑性略差ꎮ 在 ８５０ ℃退火时ꎬＡ、Ｂ 两组材料的抗拉

强度和断后延伸率分别为 ９２０ ＭＰａ、０. ８３％与 ７６９. ５ ＭＰａ、
０.９４％ꎬ尤其是 １ ２００ ℃始轧后再经过 ８５０ ℃退火的试样表现

出最佳的综合力学性能ꎬ有利于后续的加工和热处理ꎮ
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