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表层超细晶粒普碳钢中厚板的工业试制

范建文1， 谢瑞萍1， 张维旭1， 王彦锋1， 阎智平2
(1．首钢集团总公司技术研究院，北京100041；2．首钢中厚板轧钢厂，北京100041)

摘要：以充分挖掘材料潜力提高中厚板质量为目标，开展了普碳钢中厚板表层组织超细化轧制工艺研究。单向

压缩热模拟试验结果表明，在适当条件下，化学成分为硼(C)o．16％、叫(Si)o．19％、”(Mn)o．5，6％的普碳钢，可发

生形变诱导奥氏体一铁素体相变并获得超细晶粒铁素体。实验室轧制9 mm钢板的铁素体晶粒度达到11级(约7

pm)，与热模拟试验的结果相一致，屈服强度达到350 MPa。在首钢3 500 mm轧机上，采用化学成分为w(C)

o．13％～o．16％、叫(Si)o．20％～o．25％、硼(Mn)o．5％～o．7％、硼(P)o．01％～o．02％、叫(S)o．005％～o．010％

的连铸坯进行工业试制。28 mm厚钢板的表层铁素体晶粒度达到12级，屈服强度达到310～321 MPa，抗拉强度

达到440～450 MPa，同时保持34％左右的伸长率。
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Trial Production of Plain Low Carbon Steel Plates

With Ultrafine Grained Ferrite in Surface Lavers

FAN Jian-wenl， XIE Rui—pin91， ZHANG Wei—xul， WANG Yan—fen91， YAN Zhi—pin92

(1．Shougang Research Institute of Technology，Be巧ing 100041，China；

2．Shougang Steel Plate R01ling P1ant，Be的ing 100041，China)

Abstract：The rolling process was studied to produce the plain low carbon steel plates with ultra—fine grained ferrite

in surface layers． The results of hot—simulation tests by the compression of cylindrical specimens show that for plain

low carbon steel(叫(C)O．16％，硼(Si)O．19％，叫(Mn)O．56％)，under the suitable conditions，the strain induced

fer“te transformation occurs and the ultra—fine ferrite can be obtained． Then，the test in the Iaboratorv shows that

the ferrite grains of the 9 mm thick，air cookd plate can be refined to about 7扯m(ASTM E112 No．11)，which is

similar to that of hot—simulation specimens，and that the yield strength of the plates is up to 350 MPa． FinaUy，trial—

production was carried out with continuously casting slabs with o．13％一o．16％C，o．20％一o．25％si，o．5％一o．7％

Mn，O．01％一O．02％P，O．005％一0．01％S in wt％on 3 500 mm mill of Shougang in China．The plain carbon steel

plates of 28 mm in thickness are characterized by uJtra-fine grained ferrite of 5扯m(ASTM E11 2 No．1 2)in the sur—

face layers． The yield strength is in the range of 310一321 MPa，and the tensile strength is in the range of 440一450

MPa with 34％elongation．

1(ey words：plain carbon steel plate；ultra—refinement of ferrite grains；trial．production

目前，以充分发挥材料化学成分的潜力，提高钢

材强韧性为目标，通过改进控轧控冷工艺，实现普碳

钢、普通碳锰钢及微合金钢的组织超细化是重要的

研究方向。国内外针对钢的组织超细化机理开展了

大量的研究工作，其中，形变诱导(强化)铁素体相

变，铁素体动态再结晶理论[1’23已经逐渐为人们所

接受。超细晶研究应用于热连轧板卷、长型材生产

取得了很好的效果[3]。然而，这些工业应用目前局

限于薄规格、小直径产品，工艺上容易实现短道次间

隔、低温大变形、道次间及终轧后的快速冷却，因而

铁素体晶粒容易细化。与之比较，由于中厚板生产

流程自动化程度低、轧制道次间隔时间长、难于获得

大冷却速度等因素，中厚板的组织细化很困难，目前

国内外报道很少。文献[3]介绍了在首钢3300 mm

轧机上进行超细晶中厚板的工业试验情况，12 mm

厚普碳钢板铁素体晶粒度最好达到9级，只是比常

规生产有一定程度的细化，但距离超细晶仍有较大

距离。事实上，由于中厚板轧制沿厚度方向形变量、

温度和冷却条件的变化，工业生产中获得均匀一致

的超细晶粒几乎不可能，而实现表层组织的超细化

是有可能的[4]。本文系统介绍了以普碳钢为基本化

学成分的表层组织超细化中厚板轧制工艺的研究工

基金项目：北京市科技新星计剜资助项目(H013610320111)

作者简介：范建文(1970一)，男，博士，高级工程师； E．mail：fjw—biam@yahoo．com．cn； 修订日期：2005一07一04

  万方数据



第4期 范建文等：表层超细晶粒普碳钢中厚板的工业试制

作，在首钢3 500 mm轧机上成功轧制出具有表层超

细晶铁素体组织的28 mm厚普碳钢板。

1试验材料和研究方法

1．1试验材料及过程

热模拟试验材料取自工业生产普碳钢中板，化

学成分为叫(C)O．16％、训(Si)0．19％、硼(Mn)

o．56％、训(P)O．014％、训(S)0．016％，加工成声10

mm×16 mm圆柱试样。采用GLEEBLE2000实验

机进行热模拟试验。首先将试样加热到900℃以上

保温10 min奥氏体化，之后以15℃／s的速度冷却

到不同设定温度压缩变形50％，应变速率15 s～，

变形后即刻水冷。沿压缩方向通过轴心将试样切

开，制备金相，用4％硝酸酒精溶液腐蚀后在光学显

微镜下观察材料组织。研究形变温度对材料组织转

变的影响。其次，采用双道次压缩试验，研究试验钢

的形变再结晶规律。

在此基础上制定实验室轧制工艺及工业控轧控

冷工艺并实施。实验室坯料选自普通普碳钢连铸

坯，改锻成40 mm×140 mm×L mm的坯料，再进

行轧制试验。坯料奥氏体化温度1000～1100℃，

对板材急速冷却到过冷奥氏体区和两相区(750～

850℃)进行轧制，终轧后喷水冷却，钢板厚度为9

mm。组织超细晶化工业控轧系列化试验在首钢集

团中厚板厂进行，化学成分为硼(C)o．13％～

O．16％、叫(Si)O．20％～o．25％、甜(Mn)0．5％～

0．7％、叫(P)0．01％～0．02％、硼(S)O．005％～

o．010％的220 mm厚连铸坯的再加热温度为

1150～1250℃，坯料出炉后首先进行展宽轧制，之

后在1 000～1100℃进行再结晶控轧，坯料待温至

设定温度(950～750℃)进行精轧，精轧总变形量为

60％以上，终轧后采用高密度直集管层流系统冷却，

终冷温度为650～700℃，成品板厚为28 mm。

1．2试制板材微观组织及性能检验

试验轧制板材现场取样。制备金相样品，与前

述相同，用4％硝酸酒精溶液腐蚀后观察材料组织，

按照标准ASIM E112—1996(等同于国标GB／T6394—

2002)，采用美国LECO—Lx31型定量金相分析仪进

行晶粒度评级，之后选择部分试样采用MEF3型

LEICA图象分析仪进行微观组织拍照。

对实验室和工业试制钢板进行拉伸试验。拉伸

试验执行标准GB／T228—2002。在不同温度进行纵

横向冲击试验，试样尺寸V型10 mm×10 mm×

55 mm；执行标准是GB／T229—1994；试验机型号

JB-30B，低温冲击试样采用JCD低温浴。

2 试验结果

2．1热模拟试验研究

热模拟试验获得的微观组织如图1所示。750

℃变形后即刻水冷获得的组织大部分为等轴细晶粒

铁素体(5～10肚m截距)，此外还有贝氏体和马氏体

岛状组织，如图1(a)所示。由于以15℃／s冷却时，

形变温度在Ar3温度附近，并且形成的铁素体数量

多。如果在750℃变形后相同温度保温25 s，则如

图1(b)所示，微观组织中贝氏体、马氏体含量增加，

保温5 min后水冷，如图1(c)所示，大部分组织变成

马氏体组织。由图1(a)的等轴铁素体为主转变为

图1(c)中以马氏体、贝氏体为主，这种情况说明在

保温过程中发生铁素体向奥氏体的相变，之后水冷

过程中，再由奥氏体发生贝氏体相变和马氏体相变。

因此，发生铁素体一奥氏体相变表明，在形变后获得

的铁素体组织处于不稳定状态，即此时的铁素体是

在形变过程中产生，从而证明在形变过程中发生了

奥氏体一铁素体相变，即形变诱导相变。因此，图1

(a)中铁素体是形变诱导铁素体相变的产物，并且随

着在形变温度停留时间增加，铁素体量将逐渐减少。

800℃变形即刻水冷获得的组织，依然由铁素体和

贝氏体、马氏体组成，如图1(d)所示。形变后以2

℃／s的速度冷却到750℃水冷的组织铁素体量减

少，贝氏体／马氏体量增加，如图1(e)所示。继续在

750℃保温5 min后，贝氏体／马氏体量仍维持较高

的水平，如图1(f)所示。因此，与750℃变形类似，

800℃变形也能发生形变诱导相变。此外，比较图1

(a)和(d)可见，靠近静态相变温度发生形变诱导相

变生成的铁素体晶粒细小，体积分数大，而当温度上

升，远离静态相变温度时，铁素体晶粒粗化，体积分

数减小。此外，能发生形变诱导相变的温度范围宽，

至少在50℃范围内。

获得的试验材料再结晶规律，如图2所示。由

图2可见，材料在奥氏体区变形，软化率受到形变量

及温度的重要影响。随着道次停留时间增加，材料

的软化率提高。

当道次间隔时间1 s，道次变形量15％时，880

℃以下变形，软化率小于20％，说明再结晶体积分

数很小，可以认为不发生再结晶[5一]，为未再结晶区

变形。因此，在热连轧过程中，由于道次间隔时间

短，即使对于普碳钢，也可以在精轧段实现未再结晶

区变形，即传统的控制轧制。道次间隔时间不变，道
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(a)750℃变形水冷；(b)750℃变形后在相同温度保持25 s后水冷；(c)750℃变形后在相同温度保持5 min后水冷；

(d)800℃变形水冷； (e)800℃变形后以2℃／s冷却到750℃后水冷；(f)800℃变形后在750℃保持5 min后水冷

图1 材料经过变形后在750℃保温过程中的组织演变

Fi昏1 Microst邝cture of deformed specimens followed by keeping some time at 750℃and water cooling

摹、

褥
基
餐

(a)道次变形量15％； (b)道次变形量20％

图2试验材料的再结晶图

Fig．2 Static recrystallization of test steel

次变形量增加到20％，则880℃变形，软化率增加

到25％；而840℃以下变形，软化率小于20％，为未

再结晶区变形。同样在920、960℃变形，道次变形

量增加，软化率提高。因此，这种条件下，增加道次

变形量，材料的软化率增加，再结晶体积分数增大。

通常中厚板轧制道次间隔时间5～15 s，甚至更

长时间。在试验中，以10 s作为模拟中厚板变形的

道次间隔时间，与1 s的道次间隔比较，相同温度下

变形，软化率大幅度提高。此时，当形变温度840℃

以上，图2(a)、(b)中材料的软化率变化趋势相近，

840℃时，软化率达到50％～55％，880℃时，已经

接近80％。说明在880℃以上道次间发生的静态

再结晶已经比较完全。道次间隔时间10 s，温度

840℃以上，形变量从15％提高到20％，软化率增

加，但与道次间隔1 s时比较，增长幅度小。道次间

隔10 s，在800℃和780℃变形，材料的软化率变化

趋势复杂化，曲线产生交错现象。同时，形变量增

加，材料的软化率下降，这与较高温度变形的情形不

同。800℃已经接近常规慢冷条件下的Ar。相变温

度。这可能与增加形变量，在此温度范围发生形变

诱导相变有关。

因此，普碳钢在中厚板轧制时，在800℃以上变

形，基本上不存在未再结晶区轧制的可能性。在快

速冷却条件下，由于Ar。下降，产生过冷奥氏体区，
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在此区间，如图1结果所示，也只发生形变诱导相

变。因此，与热连轧不同，普碳钢中板轧制不能依赖

未再结晶控轧，并且由于厚度方向温度、形变量的差

异，也只能在表层实现其组织超细化，而实现普碳钢

表层组织超细化的轧制工艺关键是较低温度的再结

晶控轧以及形变诱导铁素体相变轧制。

2．2实验室轧制结果

在热模拟试验的基础上，进行了实验室轧制试

验。获得的9 mm钢板的屈服强度在300～430

MPa之间，抗拉强度在430～510 MPa之间，伸长率

为25％以上。随轧制工艺变化，实验室试制钢板的

表层铁素体晶粒度为9．o～11．5级，1／4处铁素体

晶粒度为9．o～11．5级(14～6弘m)，中心铁素体晶

粒度为9．o～11．o级(14～7“m)。其中，采用优化

工艺轧制的钢板铁素体晶粒度与热模拟试验获得的

晶粒度相近。图3为实验室轧制普碳钢板的微观组

织。表1为与图3对应的钢板的力学性能，试制钢

板在保持较高屈服强度的前提下，仍具有较高的伸

长率。

2．3工业试制结果

2．3．1工业试制钢板的微观组织

在热模拟试验及实验室轧制试验的基础上，结

合工业实际轧制的特点，进行工业试制。试制28

mm钢板的连铸坯化学成分为叫(C)O．15％、叫(Si)

0．23％、叫(Mn)O．65％、∞(P)O．011％、硼(S)

o．005％、硼(AlT)o．02％～O．04％，微观组织均为

铁素体+珠光体。常规工业轧制普碳钢板的微观组

织如图4所示，钢板从表层到心部的铁素体晶粒尺

(a)表层；(b)1／4处；(c)中心

图3 实验室轧制普碳钢板的微观组织

Fig．3 Microst加cture of plain low carbon steel plate mIled in laboratory

表1 实验室轧制钢板的铁素体晶粒度及力学性能

TabJe 1 Ferrjte grain sjze粕d mech粕ica-pr叩erties of experim蛆tal plates ro¨ed in JaboratOry

(a)表层；(b)1／4处；(c)中心

图4正常工业生产20 mm厚普碳钢板的微观组织

Fig．4 Micr鸺tructure of吣ually rolled pIain low carbon steel plate of 20 mm in thickness
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寸没有明显差别，为7．O～7．5级(27～25肚m)。试

制钢板的微观组织如图5所示。

由图5可见，所有试制钢板的表层铁素体晶粒

均比中心部位的细。随着工艺变化，表层铁素体晶

粒度为9～12级，1／4处为8～10级，中心部位8～

10级，与在原来3 300 mm轧机上试制的钢板比

较[7]，晶粒有较大幅度的细化，比正常工业生产的普

碳钢板铁素体晶粒度提高2～4级，表层组织晶粒度

最好的达到12．6级。在新建3 500 mm轧机上，采用

优化工艺轧制钢板的晶粒大幅度细化。此外，对不同

的试制工艺，钢板的微观组织也存在较大的差别。

工艺1精轧开始温度900℃，终冷温度695℃，

其中表层铁素体晶粒达到9．8级(11肚m)，厚度1／4

处和中心晶粒达到8．8和8．7级(15～18“m)，如

图5(a)～(c)所示。与正常生产比较，采用工艺1

轧制的钢板晶粒尺寸明显减小，并且试制钢板比作

对比的正常生产钢板厚8 mm。由此说明，在钢板

铁素体晶粒细化方面，试制工艺优于正常工艺。但

是，由图5(a)～(c)还可看出，从钢板表层逐渐深入

到钢板心部，材料的带状珠光体组织逐渐严重。

工艺2与工艺1的终冷温度相同，精轧开始温

度下降40℃，表层铁素体晶粒达到11级(7弘m)，

如图5(d)所示；厚度1／4处晶粒10级(10扯m)，与

工艺1轧制钢板表层晶粒尺寸几乎相同，如图5(e)

所示；中心处晶粒10级(10口m)，如图5(f)所示。

此外，工艺2轧制钢板对应部位的珠光体组织与工

艺1比较，带状有所减轻，并且珠光体由粗大成片带

状演变为细小团状分布。因此，降低精轧开始温度

进一步细化了钢板的铁素体晶粒，同时也减轻了珠

光体带状组织，使其分布弥散化。

工艺1(精轧开始温度900℃，终冷温度695℃)：(a)表层； (b)l／4处； (c)中心}

工艺2(精轧开始860℃，终冷695℃)：(d)表层；(e)l／4处；(f)中心；

工艺3(精轧开始860℃，终冷660℃)：(g)表层； (h)1／4处； (i)中心

图5 工业试验钢板的微观组织

Fig．5 Micr惦tmcture of trial．produced plat幅of 28 mm iⅡthick耻ss
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工艺3与工艺2的精轧开始温度相同，增强了

终轧后的冷却强度，终冷温度达到660℃，如图5

(g)所示，铁素体晶粒不仅比工艺2轧制的钢板明显

细化，而且也比实验室轧制获得的表层铁素体晶粒

细小，经测定，表层铁素体晶粒达到12．6级(5～4

弘m)，在普碳钢中板上实现了表层组织超细晶化。

此前，曾有报道通过热连轧和控制冷却，获得过具有

超细晶组织的普碳钢板卷，而在28 mm这样较厚级

别的中板上获得普碳钢超细晶组织，在国内外还未

见到相关报道。厚度1／4处晶粒10级(10肚m)，与

工艺2轧制钢板表层晶粒尺寸相同，如图5(h)所

示；中心处晶粒10级(10“m)，如图5(i)所示。材

料的表层铁素体晶粒与1／4处和中心处存在明显差

别。而1／4处和中心的晶粒尺寸差别小。表层组织

几乎看不到带状组织的特征，均匀细小。而1／4处

的珠光体演变成球团状，但仍可见到这些球团的点

链状分布；中心处的带状组织仍显严重，但与图5

(c)、(f)比较，已经大幅度减轻。因此，提高终轧后

的冷却强度有利于使钢板的整体铁素体晶粒再次细

化，同时在表层获得了超细晶铁素体组织。

2．3．2试制钢板的力学性能

钢板的力学性能如表2所示。尽管试制钢板厚

28 mm，但材料的屈服强度均在300 MPa以上，且

比普通轧制20 mm钢板的提高50～60 MPa，同时

保持良好的伸长率。尽管不同工艺试验轧制钢板的

微观组织有差别，但拉伸性能没有明显差别。试验

方法是重要原因之一。20 mm钢板拉伸试验取整

个板厚截面，而28 mm厚钢板拉伸试验试样取自钢

板心部，直径10 mm。由于试制钢板心部及其附近

铁素体晶粒比普通钢板明显细小，因此，根据细晶强

化理论容易理解。但是，不同试制工艺获得的钢板

心部及其附近铁素体晶粒的差异不明显，因此，试验

获得的屈服强度没有明显变化。实际上，试验数值

反映的是中心及其附近微观组织的拉伸性能，由于

表层及其附近材料的晶粒细化，钢板整体强度应高

于试验值。

图6工业试制钢板的冲击性能

Fig．6 Charpy impact energy at various temperature

0f triaI prOduced piates

材料的冲击性能如图6所示。冲击试验试样取

自靠近钢板表层的材料。由图可见，从0℃到一20

℃，随着温度下降，试制钢板的冲击功下降，且曲线

相互接近，说明在此范围内工艺变化对材料冲击功

的影响不明显。在一20～一50℃范围内，材料的冲

击功下降很快，3种工艺表现出不同的特征。工艺1

的轧制温度高，在一20～一30℃之间发生韧脆转

变；降低轧制温度，工艺2轧制的材料在一20～一40

℃之间发生韧脆转变；在工艺2基础上，增加水冷强

度，获得表层超细晶铁素体组织，则材料的韧脆转变

区间下降到一30～一50℃。在一50℃以后，3条曲

线又趋于一致。因此，实现表层组织超细化，可以降

低材料检验时的韧脆转变温度。

3 讨论

3．1 表层组织超细化轧制工艺的机理

在1971年之前，冶金学者发现钢中变形的奥氏

体，在适当条件下能通过应变诱发相变，提高铁素体

的形成温度[8]。随后针对这种现象进行理论研究，

提出了应变诱导(强化)相变概念[9’1引。之后，在20

世纪90年代末期一直到现在，冶金学者对此进行更

加深入研究，实现钢的组织超细化，并成功应用于热

连轧棒线材和热连轧薄板的生产，在不增加冶金成

本的前提下，大幅度提高材料的强度，获得了很好的
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结果，为了验证中厚钢板生产中是否仍可以采用应

变诱导相变(形变诱导相变／形变强化相变)技术使

材料的性能获得大幅度提高，本课题组申请北京市

课题进行研究。与热连轧比较，中厚板轧制变形速

率小、道次间隔时间长、轧件厚度增加，还存在材料

内部变形、温度不均匀现象。中厚板轧件表层组织

的散热条件好，可以进行急冷，变形量大，满足低温

大变形加快冷的条件，即存在发生应变诱导相变的

可能性，在适当条件下，可以实现表层组织的超细晶

化。在轧制过程中，随着表层组织硬化，接近表层组

织的形变量也增加，从而产生形变渗透效果，引起更

深部位组织实现细化或超细化。因此，中厚板组织

超细化实质是实现表层组织的超细化。

为此，首先进行热模拟试验证明在合适的中厚

板轧制条件下，可以产生形变诱导铁素体相变获得

超细晶组织，之后采用实验室轧制获得了细晶粒组

织的钢板，验证了热模拟工艺条件。热模拟试验采

用一道次50％的形变量获得5～10肚m的铁素体晶

粒。实验室轧制，采用较低温度轧制和快速冷却的

方法获得具有超细晶组织的普碳钢板，变形温度比

热模拟试验温度高，但变形量增加到接近80％。因

此，较高温度增加总变形量可以获得较低温度小变

形量产生的超细晶组织，可以利用大变形量弥补轧

制温度上升带来的负面影响。首钢3 500 mm轧机的

轧制能力大，可以实现较低温度的轧制，同时轧辊表

面的冷却水以及轧件轧辊的传热可以在轧制时迅速

降低表层组织的温度，并实现表层组织的大变形，形

变条件与实验室轧制接近，加速冷却能力大于实验室

的，尽管钢板轧件厚且宽，仍获得了表层超细晶组织。

3．2轧制工艺对材料微观组织的影响

其他条件相同，精轧开始温度从900℃下降到

860℃，钢板的铁素体晶粒明显细化。说明降低精

轧开始温度有利于中厚板的晶粒细化。由热模拟试

验可知，增加精轧道次变形量有利于发生静态再结

晶。原来采用3 300 mm轧机做工业试验，最大允许

轧制力4 OoO kN，轧机道次变形量小，轧制工艺优化

后，12 mm普碳钢板的铁素体晶粒度达到9级[3]，

20 mm钢板表层组织晶粒度达到10级[7]。采用

3 500 mm轧机，最大允许轧制力达到7 000 kN，精轧

压下量增加，道次变形量一般在20％以上，28 mm

钢板的表层组织晶粒度达到10～12级。因此，增加

道次变形量有利于最终铁素体晶粒细化。此外，在

工业试验中，终轧后控制冷却工艺对材料的表层铁

素体晶粒度产生重要影响，适当增大水冷强度，使钢

板表层产生超细晶铁素体，并可保证随后热矫直工

序正常进行。

3．3表层超细晶粒中厚板轧制工艺的适用条件

与热连轧不同，在制定轧制工艺时，必须考虑到

现场的装备情况。在首钢中厚板厂目前的条件下，

轧制薄规格钢板不能采用这种工艺。多次试验表

明，板材厚度小，终轧温度低再加上较大的冷却速

度，虽然可以使板材晶粒细化，力学性能优良，但板

形瓢曲严重，甚至为废品。合理的中厚板轧制工艺

既要保证板材性能优良，又要保证板形优良。也许，

如果工艺装备条件改善，解决板形问题，可以使用。

4 结论

(1)对于化学成分为训(C)O．16％、叫(Si)

0．19％、甜(Mn)0．56％、∞(P)0．014％、叫(S)

0．016％的普碳钢，以15℃／s冷却到750～800℃

变形，可发生形变诱导铁素体相变，并且，湿度高，诱

导相变产生的铁素体晶粒尺寸大；形变后在形变温

度下停留时间长，铁素体体积分数小，发生铁素体_

奥氏体相变转变为奥氏体组织。

(2)对于中厚板轧制的道次间隔时间，双道次

压缩热模拟试验表明：880℃以上变形，材料发生完

全奥氏体静态再结晶；840℃以下到780℃变形，材

料的软化曲线与温度的关系复杂化。

(3)实验室轧制的9 mm厚普碳钢板，表层铁

素体晶粒度达到11级，屈服强度达到348 MPa，同

时具有36．5％的伸长率。

(4)在首钢中厚板厂3 500 mm轧机上进行普

碳钢的表层超细晶粒中厚板轧制工业试验，试制出

具有表层超细晶铁素体的28 mm厚普碳钢板，表层

铁素体晶粒度达到12级，中心达到10级，屈服强度

300 MPa以上，伸长率达到33％以上，材料夏比冲

击试验韧脆转变温度下降；降低精轧开始温度有利

于细化钢板的最终组织；进一步增加终轧后冷却强

度可使钢板表层产生超细晶铁素体组织。
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