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摘　要：在固溶处理时采用油冷和缓冷两种冷却方式来模拟得到大截面新型预硬型塑料模具钢

ＳＤＰ１Ｃｕ的表面和心部组织，研究了不同时效处理（３５０～６００℃保温１～２０ｈ）对组织与硬度的影

响，并通过电阻法和熟化理论探讨了时效析出强化机制。结果表明：随着时效温度的提高和时间的

延长，油冷后马氏体组织和缓冷后贝氏体组织逐渐分解直至消失，渗碳体颗粒弥散分布在铁素体基

体上；在５００℃时效２～２０ｈ后，油冷和缓冷钢的硬度差在０．５ＨＲＣ之间，截面硬度均匀性良好；富
铜析出相在高于４００℃后开始析出，随着时效温度升高，析出相尺寸增大，析出强化机制由模量强

化和共格强化相结合的位错切过机制转变为位错绕过机制。
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０　引　言

模具 是 现 代 制 造 业 的 基 础，随 着“中 国 制 造

２０２５”理 念 的 提 出，中 国 制 造 业 将 迎 来 飞 跃 的 契

机，而模具工业也 将 迎 来 进 一 步 发 展。近 年 来，随

着塑料制 品 的 广 泛 应 用，塑 料 模 具 钢 逐 渐 占 据 模
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具钢主流 市 场，对 高 性 能 塑 料 模 具 钢 的 需 求 也 愈

发迫切。预硬型塑 料 模 具 钢 由 于 在 出 厂 时 即 可 达

到用户所 需 的 硬 度 和 使 用 要 求，可 避 免 再 次 热 处

理造成的变形和 脱 碳，具 有 较 高 的 性 价 比，在 模 具

钢市场中占据较 大 比 重。大 截 面 塑 料 模 具 是 预 硬

型塑料模具钢的主要应用场合之一，从最初 的Ｐ２０
钢到瑞典研发的ＮＩＭＡＸ钢，研究人员主要通过 降

低碳含量，添 加 镍、锰、钼 等 合 金 元 素 以 提 高 预 硬

型塑料模具钢的 淬 透 性，扩 大 贝 氏 体 相 区，通 过 获

得均匀的贝氏体组 织 从 而 保 证 大 截 面 硬 度 的 均 匀

性［１］。
析出强化是钢的重要强化手段之一，可以使钢

具有良好力学性能的同时，还具有较低的碳当量和

良好的焊接性［２－３］。析出相由于其种类不 同 而 具 有

不同的尺寸，其大小为几纳米到几十微米不等。采

用铜合金化在钢中获得富铜析出相是常用的析出强

化方法之一。目前，国内外研究人员对钢中富铜析

出相的强化规律进行了大量的研究探索［４－７］，发现富

铜析出相在前期与基体处于共格关系，晶体结构为

体心立方（ｂｃｃ）结 构，尺 寸 在１～５ｎｍ；随 着 时 效 时

间的延长，富 铜 相 逐 渐 长 大，并 由ｂｃｃ结 构 转 变 为

９Ｒ结构的亚稳过渡相，与基体之间失去共格关系，
尺寸在５～１７ｎｍ；最 后 当 富 铜 相 尺 寸 超 过１７ｎｍ
后，９Ｒ结构转变为更加稳定的面心立方（ｆｃｃ）结构，
富铜相为ε－Ｃｕ相。杜瑜宾等［８］研究发现，添加质量

分数１．４％铜的ＨＳＬＡ钢在４５０℃保温２ｈ后，富铜

相以ｂｃｃ结构析出并与基体共 格，析 出 相 半 径 约 为

１．５６ｎｍ，能 够 获 得１４３ ＭＰａ的 强 度 增 量。刘 庆

冬［９］研 究 发 现，当 富 铜 析 出 相 尺 寸 小 于 临 界 尺 寸

２．９ｎｍ时，ＨＳＬＡ 钢 可 以 获 得１６３ＭＰａ的 强 度 增

量。韩永强［１０］研 究 发 现，ＮＡＫ８０钢 中 析 出 相 尺 寸

在１～２ｎｍ时，铜与 ＮｉＡｌ复合强化，能够取得接近

５００ＭＰａ的强度增量。日本率先利用纳米析出相强

化作用，通过添加铜和ＮｉＡｌ开发出了ＮＡＫ８０等一

系列预硬型塑料模具钢，该塑料模具钢具有高镜面、
良好机加工性和截面硬度均匀性［４］。然而目前，在

塑料模具钢中采用铜合金化实现析出强化以调节截

面硬度的研究仍较少，对其在时效处理后的组织变

化和富铜相的析出强化机制亟需进一步深入研究。
为此，作者将析出强化应用于塑料模具钢的成

分设计，通过油冷和缓冷模拟大截面新型预硬型塑

料模具钢ＳＤＰ１Ｃｕ表面和心部的显微组织，并研究

了时效处理对表面和心部组织以及硬度均匀性的影

响；在此基础上，通过电阻法、硬度测试和扫描电镜

（ＳＥＭ）进一步分析纳米富铜析出相的析出特性，计

算了富铜相的熟化动力学和强化模型，以期为后续

新型塑料模具钢的开发和应用提供指导。

１　试样制备与试验方法

试验材料包 括ＳＤＰ１Ｃｕ钢 和ＳＤＰ１钢，由 某 钢

厂协助冶炼得到两种钢的铸锭，其化学成分如表１
所示。将ＳＤＰ１Ｃｕ铸锭经电渣重熔、退火和锻造后，
得到规格为φ８０ｍｍ的圆棒状试样。预硬型塑料模

具钢尺寸普遍较大，在连续冷却时，大截面塑料模具

钢表面和心部由于冷速不同（表面冷速大，心部冷速

小），会不可避免地形成不同组织。采取油冷和缓冷

两种冷却方式来模拟得到大截面塑料模具钢的表面

和心部组 织。具体方法如下：利用线切割法分别从

两种圆棒状试样上截取尺寸为１０ｍｍ×１０ｍｍ×１０
ｍｍ的试样，在８７０℃保温２ｈ，并分别进行油冷和

冷却速度为０．１℃·ｓ－１的缓冷，得到固溶态试样；在

３５０～６００℃（间 隔５０℃）下 分 别 进 行１，２，５，１０，

２０ｈ的时效处理，得 到 时 效 态 试 样。采 用 课 题 组 自

行搭设的高温电阻仪测量油冷后的固溶态试样在以

４℃·ｍｉｎ－１升温至６００℃过程中的电阻变化；采用

ＨＢＲＶＵ－１８７．５型洛氏 硬 度 计 对 不 同 温 度 时 效 后 的

试样进行硬度测试，试验载荷为１　４７１Ｎ，保载时间

为３０ｓ；试样经磨、抛，用体积分数４％硝酸酒精溶液

腐蚀后，采用卡尔蔡司ＳＵＰＲＡ　４０型场发射扫描电

镜（ＳＥＭ）分 别 观 察 固 溶 和 时 效 处 理 后 试 样 的 微 观

形貌。

表１　ＳＤＰ１Ｃｕ钢和ＳＤＰ１钢的化学成分

Ｔａｂｌｅ　１　Ｃｈｅｍｉｃａｌ　ｃｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎ　ｏｆ　ＳＤＰ１Ｃｕ　ｓｔｅｅｌ　ａｎｄ　ＳＤＰ１ｓｔｅｅｌ ％

试验钢
质量分数

Ｃ　 Ｓｉ　 Ｍｎ　 Ｃｒ　 Ｃｕ　 Ｎｉ　 Ａｌ　 Ｍｏ　 Ｐ　 Ｓ　 Ｆｅ

ＳＤＰ１Ｃｕ钢 ０．１８ ０．２６ １．５５ １．１６ １．１６ ０．６０ ０．１１１ ０．２２ ０．０１６９ ０．００９６ 余

ＳＤＰ１钢 ０．２１ ０．８５ １．９９ ０．９８ － － － ０．２０ ０．０２１７ ０．００６６ 余

９２
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２　试验结果与讨论

２．１　时效工艺对ＳＤＰ１Ｃｕ钢显微组织的影响

由图１可 知：ＳＤＰ１Ｃｕ钢 在 油 冷 后 得 到 马 氏 体

组织，在扫描电镜下可以清晰地观察到马氏体板条

以及少量的 碳 化 物；ＳＤＰ１Ｃｕ钢 在 缓 冷 后 获 得 贝 氏

体组织，贝氏体组织部分呈颗粒状，部分呈条状，表

现出明显的方向性。粒状贝氏体由铁素体基体和其

上的马氏 体／奥 氏 体 岛（Ｍ／Ａ岛）混 合 组 成。Ｍ／Ａ
岛主要表现为块状和细短棒状两种形态，块状 Ｍ／Ａ
岛主要分布于原奥氏体晶界及其附近，短棒状 Ｍ／Ａ
岛主要分布于下贝氏体板条附近或铁素体基体内，
而这主要由冷却转变过程中碳元素的扩散以及体积

束缚效应所控制［１１］。
由图２可以看出：随着时效温度的提高和时效

时间的延长，油冷ＳＤＰ１Ｃｕ钢马氏体板条逐渐分解，

而在原奥氏体晶界和大角度晶界处，依旧可以看到

明显的碳化物；经６００℃×２０ｈ时 效 处 理 后，马 氏

体板条完全消失，渗碳体颗粒弥散分布在铁素体基

体上。由图３可以看出：在３５０℃长时间保温后，缓
冷ＳＤＰ１Ｃｕ钢的显微组织未产生明显变化，仍主要

由粒状贝氏体和板条状下贝氏体组成，小部分块状

Ｍ／Ａ岛开始分解；５００℃保温后，板条状和粒状贝氏

体数量明显减少，同时在原奥氏体晶界处出现密集分

布的碳化物；在５００℃下延长保温时间后，碳化物密

集分布区域增加，晶内和晶界处块状 Ｍ／Ａ岛由中心

开始分解，晶界处的 Ｍ／Ａ岛会优先分解，相邻分解组

织相连接，富铜析出相会优先在晶界处形核长大，并
且在晶界处富集［１２－１３］；随着时效温度升至６００℃，晶
粒边界变得模糊，组织中已经难以发现块状 Ｍ／Ａ岛，
时效２０ｈ后，已无法观察到原奥氏体晶界，其上的碳

化物富集区也已经消失，且由于保温时间较长，Ｍ／Ａ

图１　不同冷却处理的固溶态ＳＤＰ１Ｃｕ钢的显微组织

Ｆｉｇ．１　Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ　ｏｆ　ｓｏｌｕｔｉｏｎ　ｔｒｅａｔｅｄ　ＳＤＰ１Ｃｕ　ｓｔｅｅｌ　ｗｉｔｈ　ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ　ｃｏｏｌｉｎｇ　ｔｒｅａｔｍｅｎｔ：（ａ）ｏｉｌ　ｃｏｏｌｉｎｇ　ａｎｄ（ｂ）ｓｌｏｗ　ｃｏｏｌｉｎｇ

图２　油冷ＳＤＰ１Ｃｕ钢经不同时效处理后的显微组织

Ｆｉｇ．２　Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ　ｏｆ　ｏｉｌ－ｃｏｏｌｅｄ　ＳＤＰ１Ｃｕ　ｓｔｅｅｌ　ａｆｔｅｒ　ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ　ａｇｉｎｇ　ｔｒｅａｔｍｅｎｔ
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图３　缓冷ＳＤＰ１Ｃｕ钢经不同时效处理后的显微组织

Ｆｉｇ．３　Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ　ｏｆ　ｓｌｏｗ－ｃｏｏｌｅｄ　ＳＤＰ１Ｃｕ　ｓｔｅｅｌ　ａｆｔｅｒ　ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ　ａｇｉｎｇ　ｔｒｅａｔｍｅｎｔ

岛分解后形成的渗碳体长大成颗粒状，均匀分布在

铁素体基体上。

２．２　时效工艺对ＳＤＰ１Ｃｕ钢硬度的影响

由图４可以看出：油冷ＳＤＰ１Ｃｕ钢仅在时效温

度为４００℃和４５０℃时 出 现 硬 度 上 升，说 明 油 冷

ＳＤＰ１Ｃｕ钢在时效过程中的时效软化效果大于析出

强化效果；缓冷ＳＤＰ１Ｃｕ钢则以析出强化为主导，在

４００～５５０℃之 间 都 出 现 了 明 显 的 析 出 强 化 现 象。
当时效温度为３５０～４００℃时，时效温度较低，两种

试验钢的组织和析出相均未有明显变化，硬度曲线

保持 平 缓；当 时 效 温 度 为４５０ ℃时，油 冷 和 缓 冷

ＳＤＰ１Ｃｕ钢的硬度分别在时效时间为２ｈ和５ｈ时

达到峰值，油冷ＳＤＰ１Ｃｕ钢在更短的时效时间内达

到硬度峰值，这主要是由于铜元素的等温析出发生

在 渗 碳 体 颗 粒 的 界 面 以 及 铁 素 体 基 体 中，油 冷

ＳＤＰ１Ｃｕ钢中的渗碳体颗粒为富铜相的析出提供了

优先的形核 点，从 而 加 速 了 富 铜 相 的 形 核［１４］，富 铜

相通过沉淀强化提高了试验钢的硬度；当时效温度

为５００℃，时效时间在２～２０ｈ时，缓冷ＳＤＰ１Ｃｕ钢

和油冷ＳＤＰ１Ｃｕ钢 的 硬 度 硬 度 差 值 均 在０．５ＨＲＣ
之间，这说明该时效温度能够较好地实现大模块模

具钢的截面硬度均匀性；当时效温度为５５０～６００℃
时，时效温度偏高，试验钢的硬度迅速下降，此时析

出相迅速长大，强化效果减弱。根据同课题组左鹏

鹏［１５］的试验数据可知，当时效温度为４００～５５０℃
时，ＳＤＰ１Ｃｕ钢的硬度均大于ＳＤＰ１钢。

２．３　富铜相的析出行为及强化机制

电阻是材料导电性能的体现，在成分确定的金

属中，金属内部的显微组织将决定材料的导电性能。
金 属中固溶元素、晶体缺陷和第二相均会对电阻率

图４　油冷及缓冷ＳＤＰ１Ｃｕ钢经不同温度时效处理后的硬度及两者硬度差与时间关系曲线

Ｆｉｇ．４　Ｃｕｒｖｅｓ　ｏｆ　ｈａｒｄｎｅｓｓ　ｏｆ　ｏｉｌ－ｃｏｏｌｅｄ（ａ）ａｎｄ　ｓｌｏｗ－ｃｏｏｌｅｄ（ｂ）ＳＤＰ１Ｃｕ　ｓｔｅｅｌ　ａｆｔｅｒ　ａｇｉｎｇ　ａｔ　ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ　ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｓ　ａｎｄ　ｔｈｅｉｒ　ｈａｒｄｎｅｓｓ

ｄｉｆｆｅｒｅｎｃｅ（ｃ）ｖｓ　ｔｉｍｅ
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产生明显的影响，因此可以通过测量材料的电阻率

变化侧面反映材料显微组织的变化。
由图５可 以 看 出，ＳＤＰ１Ｃｕ钢 和ＳＤＰ１钢 的 电

阻率变化都经过３个阶段：０～１００℃（低温阶段）时

电阻率随温度上升先升后降，１００～４００℃时电阻率

与温度呈线性增长关系，４００～６００℃（高温阶段）时

电阻率变化曲线出现平台。在高温阶段ＳＤＰ１钢的

电阻率稳定在２８１μΩ·ｃｍ，而ＳＤＰ１Ｃｕ钢则出现了

电阻 率 略 有 下 降 的 现 象，电 阻 率 从４３０ ℃时 的

１０２μΩ·ｃｍ，下降到５００℃时的１００．５μΩ·ｃｍ，并 在

近６００℃时回升 到１０１．５μΩ·ｃｍ。两 种 试 验 钢 的 化

学成分相近，而ＳＤＰ１Ｃｕ钢中存在富铜析出相，在时

效处理后，铜元素富集并从基体中析出，导致基体中

的位错和空位等缺陷数量降低，使得基体对于电子

的 散 射 降 低，从 而 降 低 了 ＳＤＰ１Ｃｕ 钢 的 电 阻

率［１６－１７］。然而，随着时效温度进一步提高（５００℃以

上），富铜析出相尺寸变大，富铜相与基体之间处于

非共格关系，增加了错配度，基体的割裂程度增加，
晶体 中 缺 陷 数 量 相 对 增 加，最 终 导 致 电 阻 率 回

升［１８］。电阻 率 的 变 化 规 律 与 硬 度 变 化 结 果 一 致，

ＳＤＰ１Ｃｕ中 的 富 铜 相 在４００ ℃后 开 始 析 出，且 在

５００℃时出现明显的析出现象。

图５　固溶态ＳＤＰ１Ｃｕ钢和ＳＤＰ１钢电阻率随温度的变化曲线

Ｆｉｇ．５　Ｖａｒｉａｔｉｏｎ　ｃｕｒｖｅｓ　ｏｆ　ｒｅｓｉｓｔｉｖｉｔｙ　ｖｓ　ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ　ｏｆ　ｓｏｌｕｔｉｏｎ　ｔｒｅａｔｅｄ　ＳＤＰ１Ｃｕ　ｓｔｅｅｌ（ａ）ａｎｄ　ＳＤＰ１ｓｔｅｅｌ（ｂ）

　　根据前 文 可 以 推 断 出，ＳＤＰ１Ｃｕ钢 的 强 化 机 制

主要为富铜相的析出强化，所以在此进一步分析析

出相的长大及强化机制。铜元素在基体中的扩散是

一个速率控制过程，当铜元素团簇析出后，其长大过

程 可 用 Ｏｓｔｗａｌｄ熟 化 理 论 描 述。根 据 Ｌｉｆｓｈｉｔｚ－
Ｓｌｙｏｚｏｖ－Ｗａｇｎｅｒ（ＬＳＷ）熟化理论，析出相的熟化速

率与温度和时间的关系［１９－２０］如下：

ｒ－ ＝ｒ－０＋ｋｔ　１／３ （１）

ｋ＝
８γＶ２ｍＤＣ
９ＲＴ（ ）１／３ （２）

Ｃ＝ｃ·ρＦｅ
α
ＭＣｕ

（３）

Ｄ＝６.３×１０－５ｅｘｐ－
３.６７×１０－１９

ｋＢＴ（ ） （４）

式中：ｒ－为时效处理后析出相的平均粒径；ｒ－０为初始

析出相的平均粒径；ｔ为时效时间；ｋ为析出相的平

均熟化速 率；γ 为α－Ｆｅ基 体 与 铜 元 素 之 间 的 界 面

能；Ｖｍ为铜的摩尔体积；Ｄ 为铜元素在α－Ｆｅ中的扩

散速率［２１］；Ｃ 为 平 衡 态 下 铜 元 素 在α－Ｆｅ中 的 摩 尔

浓度［１９］；Ｒ 为理想气体常数；Ｔ 为热力学温度；ｃ为

常数，１；ρＦｅ为铁 的 密 度；ＭＣｕ为 铜 的 摩 尔 质 量；α为

铜元素在α－Ｆｅ中的固溶度；ｋＢ为玻尔兹曼常数。

根据ＬＳＷ 熟 化 理 论，富 铜 相 的 熟 化 速 率 受 基

体中铜元素的扩散速率、铜元素的含量及界面能等

因素控 制。在Ｆｅ－Ｃｕ合 金 中，铜 元 素 的 界 面 能 为

０．２～０．５Ｊ·ｍ－２［２２］，绘制ＳＤＰ１Ｃｕ钢中富铜相的熟化

速率随时效 温 度 的 变 化 曲 线，如 图６所 示，可 以 看

出：在４００℃以下时效处理时，析出相的熟化速率均

小于０．０１ｎｍ·ｓ－１／３，计算得到在４００℃时效２ｈ后

析出相的平均粒径增长小于０．１９３ｎｍ，计算结果符

合硬度变化规律；当时效温度在４５０℃以上时，析出

相的熟化速率缓慢增加。在时效温度为５００℃，界

面能为０．３Ｊ·ｍ－２时，熟化速率为０．０８７ｎｍ·ｓ－１／３，计

算得到时效２ｈ后粗化的析出相半径为１．６８ｎｍ（ｒ－０
＝０），该计算 结 果 与 ＷＥＩ等［２３］试 验 观 察 到 的 析 出

相尺寸在１～２ｎｍ相近；当时效温度 为６００℃时，
熟化速率最大，在界面能为０．３Ｊ·ｍ－２时，熟化速率

达 到 了 ０．５７ ｎｍ · ｓ－１／３，２ ｈ 后 粗 化

的析出相半径为１１．００３ｎｍ（ｒ－０＝０），说明析出相 在

此温度下迅速粗化，难以维持良好的强化效果。
第二相沉淀强化是钢中重要的强化手段之一，

主要归因于位错与析出相之间的相互作用。当析出

相小于临界尺寸时，位错往往切过析出相，产生共格

强化、化学强化和模量强化等效果［２４］。共格强化与
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图６　不同铜元素界面能下ＳＤＰ１Ｃｕ钢中富铜析出相熟化速率

随时效温度的变化曲线

Ｆｉｇ．６　Ｖａｒｉａｔｉｏｎ　ｃｕｒｖｅｓ　ｏｆ　ｒｉｐｅｎｉｎｇ　ｒａｔｅ　ｖｓ　ａｇｉｎｇ　ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ　ｏｆ

ｃｏｐｐｅｒ－ｒｉｃｈ　ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅｓ　ｉｎ　ＳＤＰ１Ｃｕ　ｓｔｅｅｌ　ｗｉｔｈ　ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ

　　 　　ｉｎｔｅｒｆａｃｉａｌ　ｅｎｅｒｇｉｅｓ　ｏｆ　Ｃｕ　ｅｌｅｍｅｎｔｓ

化学强化的强化来源相同，都源于基体与析出相之

间的错配度，当错配度很小时，共格强化起主要强化

作用；当错配度偏大，也就是析出相与基体之间处于

半共 格 或 部 分 共 格 时，化 学 强 化 起 主 要 强 化 作

用［２５］。由于铜元 素 的 晶 格 常 数 与 铁 元 素 的 晶 格 常

数极为相近，晶格畸变参数ε为０．００５７［２６］，远 小 于

计算后的临界共格应变值［２５］，当滑移位错切过析出

相时，以共格强化为主，所以在此不考虑化学强化。
随着析出相长大至大于临界尺寸后，滑移位错难以

剪切析出相，强化机制发生转变，位错将绕过析出相

而不是切过析出 相，此 时 的 强 化 机 制 为 Ｏｒｏｗａｎ强

化机制［２５］。
位错具有的能量与其本身所在微区的弹性模量

成正比，而析出相的弹性模量相比于基体的弹性模

量偏小，所以当位错切过弹性模量与基体不同的析

出相时，位错能会局部降低，从而产生模量强化。采

用Ｒｕｓｓｅｌｌ－Ｂｒｏｗｎ模型［２４］计算强度增量，计算式为

Δσｍｏｄ＝Ｍ
Ｇｂ
Ｌ １－

Ｎ２
ｐ

Ｎ２
Ｍ

［ ］３／４ａｒｃｓｉｎＮ２
ｐ

Ｎ２
Ｍ

（５）

Ｎｐ

ＮＭ
＝
Ｎ ∞
ｐｌｇ
ｒ－

ｒ０

Ｎ ∞
Ｍｌｇ
ｒ１
ｒ０

＋
ｌｇ
ｒ１
ｒ－

ｌｇ
ｒ１
ｒ０

（６）

Ｌ＝２.３６ｒ－（π／６ｆＶ）１／２ （７）

式中：Δσｍｏｄ为 模 量 强 化 的 强 度 增 量；Ｍ 为 泰 勒 因

子，３；Ｇ 为室温下的剪切模量，８０ＧＰａ；ｂ为伯氏矢

量，０．２４５ｎｍ；Ｌ 为析出相的平均间距；ｆＶ为析出相

的体积分数（ＪＭａｔＰｒｏ软件计算得到）；Ｎｐ，ＮＭ分别

为析出相和基 体 的 位 错 能 量；Ｎ∞
ｐ ，Ｎ∞

Ｍ 分 别 为 析 出

相、基体单位 长 度 位 错 的 能 量（Ｎ∞
ｐ／Ｎ∞

Ｍ ＝０．６）；ｒ０，

ｒ１ 分 别 为 位 错 应 力 场 内 外 截 止 半 径（ｒ０＝２．５ｂ＝

０．６２５ｎｍ，ｒ１＝１　０００ｒ０＝６２５ｎｍ）。
析出相在达到临界尺寸前与基体保持共格或半

共格关系，由于析出相与基体之间错配度较小，强化

以共格强化为主。共格强化的表达式［２５］为

Δσｃ＝４.１　ＭＧε３／２　ｆ１／２Ｖ
ｒ－

ｂ（ ）１／２ （８）

式中：Δσｃ为共格强化强度增量。
当位错切过析出相时，总强度增量可以采用毕

达哥拉斯叠加法［２７］进行计算得到：

Δσｔ＝［（Δσｃ）２＋（Δσｍｏｄ）２］１／２ （９）
式中：Δσｔ为位错切过机制的强度增量。

随着时效温度的升高，析出相尺寸增大，位错通

过析出相 的 方 式 由 切 过 机 制 转 为 Ｏｒｏｗａｎ绕 过 机

制。该机制下析出相析出引起的强度增量为

ΔσＯｒ＝０.１１３　２
ＭＧｂｆ１／２Ｖ
ｒ－

ｌｎ（４.８３９ｒ－） （１０）

式中：ΔσＯｒ为 位 错 绕 过 机 制（Ｏｒｏｗａｎ强 化）的 强 度

增量。
析出强化中模量强化、共格强化和 Ｏｒｏｗａｎ强

化的强度增 量 随 析 出 相 半 径 的 变 化 曲 线 如 图７所

示。由图７可以看出：在位错切过机制中，模量强化

为主要的强化手段，随着析出相半径的增加，模量强

化逐渐减弱，而共格强化逐 渐 增 强，在５００℃时 效

２ｈ后（析 出 相 半 径 为１．６８ｎｍ），强 度 增 量 约 为

２０８ＭＰａ；位错切 过 机 制 强 度 增 量 与 Ｏｒｏｗａｎ绕 过

机制强 度 增 量 的 变 化 曲 线 在 析 出 相 半 径 为６．５ｎｍ
处相交（如图中箭头所示），对应着此时强化机制从

模量强化和共格 强 化 相 结 合 向 Ｏｒｏｗａｎ强 化 转 变。
当强化机制转变 为 Ｏｒｏｗａｎ强 化 后，强 度 增 量 最 大

为１０３ＭＰａ，且强度增量随着析出相半径的增大而

逐渐降低。

３　结　论

（１）在固溶处理时采用油冷和缓冷两种冷却方

式模拟得到大截面新型预硬型塑料模具钢ＳＤＰ１Ｃｕ
的表面和心部组织，分别为马氏体组织和贝氏体组

织，随着时效温度的提高（３５０～６００℃）和时效时间

（２～２０ｈ）的延长，马氏体和贝氏体逐渐分解直至消

失，渗碳体颗粒弥散分布在铁素体基体上；时效过程

中，缓 冷 ＳＤＰ１Ｃｕ 钢 以 析 出 强 化 为 主，而 油 冷

ＳＤＰ１Ｃｕ钢 以 回 火 软 化 为 主；在５００℃下 时 效２～
２０ｈ，缓冷与油 冷ＳＤＰ１Ｃｕ钢 之 间 的 硬 度 差 均 小 于

０．５ＨＲＣ，该时效 工 艺 可 以 有 效 保 证 大 截 面 塑 料 模

具钢的截面硬度均匀性。
３３
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图７　５００℃时效过程中ＳＤＰ１Ｃｕ钢的析出强化强度增量随析出相半径的变化曲线

Ｆｉｇ．７　Ｖａｒｉａｔｉｏｎ　ｃｕｒｖｅｓ　ｏｆ　ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｉｏｎ　ｓｔｒｅｎｇｔｈｅｎｉｎｇ　ｓｔｒｅｎｇｔｈ　ｉｎｃｒｅｍｅｎｔ　ｏｆ　ＳＤＰ１Ｃｕ　ｓｔｅｅｌ　ｖｓ　ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅ　ｒａｄｉｕｓ　ｄｕｒｉｎｇ　ａｇｉｎｇ　ａｔ　５００℃ ：

（ａ）ｍｏｄｕｌｕｓ　ｓｔｒｅｎｇｔｈｅｎｉｎｇ　ａｎｄ　ｃｏｈｅｒｅｎｔ　ｓｔｒｅｎｇｔｈｅｎｉｎｇ　ａｎｄ（ｂ）ｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎ　ｃｕｔｔｉｎｇ　ｍｅｃｈａｎｉｓｍ　ａｎｄ　ｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎ　ｂｙｐａｓｓｉｎｇ　ｍｅｃｈａｎｉｓｍ

　　（２）固溶态ＳＤＰ１Ｃｕ钢在４００～５００℃缓慢升

温过程中，由于富铜相的析出，电阻率逐渐下降，在

５００～６００℃时电阻率逐渐回升；当时效温度在４００℃
以上时，富铜相析出并长大，随着时效温度升高，熟

化速率逐渐增 加，５００℃保 温２ｈ后 析 出 相 半 径 为

１．６８ｎｍ，在６００℃时析出相迅速粗化，保 温２ｈ后

析出相半径达到１１．００３ｎｍ，强化效果减弱。
（３）当析出相 半 径 为６．５ｎｍ时，ＳＤＰ１Ｃｕ钢 的

时效析出强化机制由位错切过机制（模量强化和共

格强化相结合）转变为位错绕过机制，在５００℃时效

２ｈ过程中，强化机制以模量强化为主，强度增量约

为２０８ＭＰａ。
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