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低温气体渗碳对 304L 奥氏体不锈钢抗氢性能的影响
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摘    要: 对 304L 奥氏体不锈钢进行低温 (470℃) 气体渗碳，采用光学显微镜 (OM)，电子探针显微分析仪 (EPMA) 以及

X 射线应力分析仪 (IXRD) 研究了 304L 奥氏体不锈钢低温气体渗碳强化层的厚度、碳含量及残余应力分布。通过电化

学充氢实验，结合 X 射线相结构分析 (XRD)，慢应变单轴拉伸试验，扫描电镜 (SEM) 观察以及氢含量检测等方法分析

低温气体表面渗碳对 304L 不锈钢抗氢脆性能的影响。研究表明：304L 不锈钢经 30 h 低温气体表面渗碳处理后，形成

了约 22 μm 的渗碳层，渗碳层中碳含量和残余应力在表面最高，分别为 2% (质量分数) 及−1.47 GPa，并沿深度方向梯

度减小；低温气体表面渗碳大幅度提高 304L 不锈钢表面的稳定性，在充氢过程中不产生马氏体相变，从而提高其抗

氢性能。此外，渗碳层中的压缩残余应力对抑制 H扩散，也起到了积极的作用。
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Effects of Low Temperature Gaseous Carburization on Hydrogen Embrittlement
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LIANG Tao1,2, JIANG Yong1,2, FENG Ya-jian1, GONG Jian-ming1,2

(1. School of Mechanical and Power Engineering, Nanjing Tech University, Nanjing 211816;  2. Key Lab of Design and Man-
ufacture of Extreme Pressure Equipment, Nanjing Tech University, Nanjing 211816)

Abstract: 304L austenitic stainless steel was gaseous carburized at low temperature (LTGC). The thickness, carbon content
and residual stress distributions of the carburized layer of were investigated using optical microscope (OM), electron probe
micro-analyzer (EPMA) and X-ray stress analyzer. Electrochemical hydrogen charging experiments on 304L austenitic
stainless steel before and after LTGC were conducted, combined with slow strain rate uniaxial tensile tests, SEM, XRD and
hydrogen analysis instrument, to clarify the effect of LTGC on hydrogen embrittlement resistance of 304L steel. Results show
that a 22 μm thick carburized layer forms on the surface of 304L stainless steel after LTGC. The carbon content and residual
stress are the maximum on the outmost surface, which are about 2% and –1.47 GPa, respectively. The carbon content and
residual stress gradiently decrease along the depth direction. Moreover, LTGC enhances the stability of austenite and control
martensitic transformation in the hydrogen charging progress, which greatly improves hydrogen resistance of 304L steel.
Additionally, the compressive residual stress in the carburized layer also plays a beneficial role in suppressing the diffusion of
hydrogen.
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0    引　言

奥氏体不锈钢 (ASS)氢脆 (Hydrogen embrittle-
ment，HE) 敏感性较碳钢、低合金钢低，被认为

是制造储氢罐、临氢设备的优选材料。早期工程

界认为 ASS 性能不受氢的影响，但自 20 世纪

50 年代以来越来越多的研究表明 ASS 也具有一定

的 HE 敏感性[1]，并出现了在氢气环境下服役时发

生失效的案例[2-3]，尤其是亚稳态的 ASS 如 301、
304 等[4-6]。HE 主要表现为氢致塑性损减和氢致断

裂抗性降低，对储氢设备的安全可靠有严重影

响。现阶段普遍认为应变诱导 α′马氏体相变是不

稳定 ASS发生严重 HE的一个重要原因[7-8]。

奥氏体不锈钢低温气体渗碳强化 (Low tem-
perature gaseous carburization，LTGC) 技术是二十

世纪七八十年代逐渐发展起来的一种新型不锈钢

表面强化技术。该技术在碳化物 (M23C6) 形成温

度以下对不锈钢进行渗碳处理，可在不锈钢表面

形成碳含量远远超过饱和溶解度的固溶渗碳强化

层 (也称为扩张奥氏体相，γC)。该强化层硬度极

高，并产生极大的压缩残余应力。不仅大幅度提

高不锈钢抗磨损及抗疲劳性能[9-10]，还增强了材料

抗点蚀和缝隙腐蚀性能[11-12]。近 3 年来国内外的研

究表明，LTGC 处理能够大幅度提高奥氏体不锈

钢的稳定性。Li 等 [ 1 3 ]的研究表明，亚稳态的

304L 奥氏体不锈钢，经过 LTGC 处理后，在拉伸

直至断裂的整个过程，渗碳层中均不会出现 α′马
氏体转变。Peng 等[14]发现 304L 中由于预应变产

生的 α′马氏体在经过 LTGC 处理完全转变为扩张

奥氏体。由于 α′马氏体相变是奥氏体不锈钢 HE
敏感性增加关系密切，因此，文中研究了 LTGC
强化处理对亚稳态 304L 奥氏体不锈钢抗 HE 性能

的影响，分析了 LTGC 处理提高奥氏体不锈钢抗

HE 性能的机理，为拓展 LTGC 技术的适用领域，

解决工程问题提供理论参考。

1    制备与试验方法

试验用材为商用 10 mm 厚的 304L ASS 钢

板，各元素化学成分 (质量分数) 为：C 0.02%，Cr
18.28%，Mn 1.16%，Si 0.366%，Ni 8.01%，余量

Fe。单轴拉伸试验采用如图 1 所示尺寸试样，为

了避免表面形貌对结果可能的影响，用 280~
800 号砂纸对试样表面逐级打磨，以保证所有试

样试验前具有相同的表面状态。

LTGC 处理实验室自主研发的渗碳设备上进

行，示意图如图 2 所示。渗碳工艺分活化和渗碳

两个过程：首先将试样置于渗碳装置中，升温至

250 ℃ 进行 2~4 h 活化处理 (活化气氛为 HCl 和

N2 的混合气体)，活化结束后关闭 HCl 通道，将

温度升至 470 ℃，通入渗碳气体 (CO，H2，N2 混

合气体)，进行渗碳处理，时间为 30 h，具体工艺

参数参见文献[15]。

采用 ZEISS AXIO Imager 型光学显微镜 (OM)

观察试样微观组织形貌，侵蚀试剂为 Marble’s 溶

液；采用 EPMA-1610 型电子探针显微分析仪

(EPMA) 进行碳浓度分布测量；采用电化学充氢的

方法将氢引入试样，充氢介质为 0.5 mol/L 的硫酸

溶液 (加入体积分数 1‰的二硫化碳作为毒化剂)，

充氢时间 48 h，电流密度 50 mA/cm2，充氢温度

15 ℃，充氢试验于通风橱中完成。

采用 Rigaku Smartlab 型 X 射线衍射仪对渗碳

处理试样表面相结构进行分析，衍射靶为 Cu 靶，

波长 λ=0.154 056 nm，扫描范围为 30°~90°，施加

电压和电流为 40  kV 和 30  mA，扫描速度为

10°/min。采用 Proto-IXRD 型 X 射线残余应力测

 

 
图 1   拉伸试样的几何尺寸

Fig.1   Dimensions of the tensile specimen
 

 

 
图 2   低温气体渗碳试验装置示意图

Fig.2   Schematic illustration of low-temperature gas carburization
testing apparatus
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试仪，结合机械剥层的方法对渗碳层中的残余应

力分布进行应力测量。采用 Phenom ProX 扫描电

镜观察断口形貌。采用 LECO 氧氮氢测量仪进行

氢含量测定。采用 Shimadzu 公司 EHF-EV 力学性

能试验机进行慢应变单轴拉伸试验，由于不锈钢

对 HE 较敏感的应变速率范围为 10−3~10−7/s [16]，
试验中选择应变速率为 2.5×10−4/s。

2    结果与讨论

2.1    渗碳强化层的特征

304L 奥氏体不锈钢经 LTGC 后截面金相如

图 3。可以看出，经 Marble’s 溶液侵蚀后，基体

组织清晰显现，靠近表面约 22 μm 的渗碳层，仍

保持“白亮”的抛光态特征，说明渗碳层较基体具

有更强的抗蚀能力[17]。

图 4 为渗碳层中碳含量 (质量分数) 测量结

果。可以看出，渗碳层中的碳含量 (质量分数) 沿
深度方向梯度分布，表面最高，质量分数约 2%。

根据碳含量的分布可确定的渗碳层深度约为 22 μm，

与金相观察结果一致。残余应力测量结果显示，

渗碳层中产生了极大的压缩残余应力，表面最

大，达到−1.47 GPa，沿深度方向递减，直至基

体，约 0 GPa。

可以看出，残余应力的大小与碳含量密切相

关，表面碳含量最高，残余应力也最大，沿深度

方向碳含量逐渐降低，残余应力也逐渐降低，

当碳含量降低到基体碳含量时，残余应力也降低

到约 0 GPa。在 LTGC 过程中，碳原子固溶到奥

氏体晶格，引起晶格膨胀，但渗碳层沿着试样表

面切向的膨胀变形受到基体约束，故此在渗碳层

中产生了压缩残余应力。碳含量越高，晶格膨胀

程度越大，受到的基体约束也越大，因此残余

应力大小与碳含量相关，这与 Christiansen 等[18]

的研究结果一致。

2.2    充氢前后试样表面 XRD 分析

分别对 304L 充氢前后、LTGC 处理前后及渗

碳后 304L 充氢前后表面物相进行了 XRD 分析，

结果如图 5。可以看出，经电解充氢后，在未渗

碳的 304L 表面发生了马氏体相变，而渗碳后的

304L 表面未见马氏体相变，仍为渗碳后的扩张奥

氏体相。这说明 LTGC 能够抑制氢致 α′马氏体的

产生。

 

 
图 3   304L渗碳试样截面金相

Fig.3   Cross section metallography of 304L carburizing specimen
 

 

 
图 4   碳含量与残余应力分布

Fig.4   Distribution of carbon content and residual stress
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同时可以看出，渗碳后奥氏体的特征峰位置

(即 2θ角) 向小角度偏移，这是因为碳原子固溶于

奥氏体中，导致奥氏体晶面间距 d增大[19]。

2.3    氢含量影响因素的分析

图 6 为 304L 和渗碳后 304L 充氢后的氢含量

测定结果。304L 充氢后，氢含量约为 74.2 μg/g，
而渗碳后 304L 氢含量仅为 23.1 μg/g，减少了约

70%，说明 LTGC 处理能够显著明显抑制氢进入

304L 不锈钢。由于渗碳后试样表面渗碳层中还产

生了−1.5 GPa 的压缩残余应力，为了研究残余应

力对抗氢性能的影响，对渗碳后试样进行 0.8% 预

应变，消除表面残余应力 (通过 X 射线残余应力

测试仪测量此时表面的残余应力约为 0 GPa)，而

后进行充氢实验，该试样氢含量为 37.2 μg/g。
充氢实验结果表明，低温气体渗碳层中的压

缩残余应力均对抑制氢扩散也有重要贡献。

2.4    充氢前后伸长率的变化

图 7 为充氢前后试样的拉伸曲线，由图可

见，304L 原始试样与 304L 渗碳处理表面强化试

样充氢前后延伸率有所变化，304L 原始材充氢前

后的延伸率变分别为 68% 和 60%，渗碳处理

304L 充氢前后的延伸率变分别为 77% 和 73%，

渗碳表面强化的 304L充氢后延伸率变化减小。

氢对金属材料强度通常影响不大，主要降低

伸长率，即所谓的氢致塑性减损，可用试样伸长

率减损率来衡量金属的 HE敏感性，即：

δL = (δ0−δH)/δ0×100% (1)

式中：δH 为涉氢试样的延伸率；δ0 为未涉氢

试样的延伸率。δL 越大，HE 敏感性越大。美国

No. NASA8-30744 标准[20]规定：当 δL>50%，为极

度氢损伤；25%<δL<50%，为严重氢损伤；10%<
δL<25%，为氢损伤；δL<10%，为无氢损伤。根据

实验结果，304L 试样充氢后 δL=12%，发生了氢

损伤，而渗碳后 304L 试样充氢后 δL=5%，无氢

损伤。

如图 8(a)(b) 所示，304L 原始材料充氢前、后

断口 SEM 形貌。未充氢的 304L 试样断口均表现

为韧窝特征，而充氢后 304L 试样断口上近表面

约 45 μm的范围均表现为脆断特征。

图 8(c)(d) 为经渗碳表面强化处理试样充氢前

后的拉伸断口特征。由于渗碳层中碳含量沿深度

方向梯度降低，越靠近基体，碳含量越低，塑性

越好，因此虽然渗碳层厚度达到约 22 μm，但脆

断区宽度仅有靠近表面的约 14 μm 范围。渗碳试

样充氢后，脆断区宽度增加不明显，仅为约 17 μm。

 

 
图 5   充氢前后涂层表面物相 XRD分析

Fig.5   XRD patterns of surface phases of layers before and after
charging hydrogen
 

 

 
图 6   304L和渗碳 304L充氢后的氢含量

Fig.6   Hydrogen content of 304L and carburizing 304L after
charging hydrogen
 

 

 
图 7   充氢前后试样的拉伸曲线

Fig.7   Tensile tests curves of samples before and after charging
hydrogen
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2.5    讨　论

XRD物相分析结果显示，304L充氢后，试样

表面产生了显著的 α′马氏体相变，而经 LTGC 后

的 304L 充氢后未见马氏体转变，这说明渗碳处理

增加了 304L 奥氏体不锈钢的稳定性。这可以通过

渗碳前后马氏体转变温度 Ms 和镍当量 Nieq 变化

进行解释。

根据 α′马氏体相变温度Ms 与化学成分关系[21]：

Ms =1305−1665(C+N)−28Si
−33.5Mn−41.5Cr−61Ni

(2)

可以看出，碳含量能够显著降低 Ms 点，根据

所用的 304L 成分及低温气体渗碳后试样表面碳含

量测量结果，可计算出渗碳前 304L 的 Ms 约为

24 ℃，而渗碳后 Ms 大幅下降至绝对零度以下，

这说明渗碳层的奥氏体相极其稳定，不会发生

α′马氏体相变。

Nieq 可通过 Hirayama提出的公式 (3)[22]计算：

Nieq =Ni+0.65Cr+0.98Mo+1.05Mn
+0.35Si+12.6C

(3)

当 Nieq>25.7% 时，ASS 是稳定的，冷变形不

会诱发 α′马氏体相变；当 22%<Nieq<24% 时，冷

变形可诱发 α′马氏体相变；当 Nieq<20.7% 时，奥

氏体是极不稳定的。同样可计算出，渗碳前

304L 的 Nieq 约为 14(<20.7%)，因此充氢过程中发

 

 
图 8   304L及渗碳试样充氢前、后拉伸断裂特征

Fig.8   Fracture character of carburized 304L before and after charging hydrogen after tensile tests
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生了显著的氢诱导马氏体相变。而 304L 经 LTGC
处理后，Nieq 大幅增加到约 38(>25.7%)，因此经

过 LTGC 处理后 304L 不锈钢由亚稳态变成了稳

态，充氢后不会出现氢诱导马氏体相变。

众所周知，氢在奥氏体中溶解度高，但是扩

散系数低[23-24]，而在马氏体或铁素体中，虽然溶解

度低，但是扩散系数高[25-26]。如果奥氏体不锈钢中

出现马氏体，将促进氢扩散的发生[27]。文中研究

表明，304L 经 LTGC 处理后，渗碳层稳定性大幅

提高，在充氢过程中无马氏体相变，因此抗氢性

能大幅度提高。

另外，Takakuwa和 Li等 [28-29]的研究表明，压

缩残余应力能够明显抑制 H 在金属中的扩散。文

中结果也表明，在相同充氢条件下，LTGC 处理

能够使氢含量降低 70%   (从 74 . 2   μ g / g 降至

23.1 μg/g)，但在消除渗碳层表面残余应力后再充

氢，氢含量较去除残余应力前提高了约 60% (从
23.1 μg/g 提高到 37.2 μg/g)，这说明渗碳层中的压

缩残余应力，对抑制 H 扩散，也具有非常积极的

作用。

3    结　论

(1) 304L 不锈钢经 LTGC 处理后，试样表面

形成了约 22 μm 的渗碳层，渗碳层中不但固溶了

大量的碳原子，而且还产生了极大的压缩残余应

力，表面碳含量和残余应力最高，分别达到约 2%
(质量分数)和−1.47 GPa。

(2) 304L 不锈钢经电解充氢后，试样表面产

生了大量的 α′马氏体相变，氢含量达到约 74.2 μg/g；
渗碳 304L 充氢后，表面无马氏体相变，氢含量仅

为 23.1 μg/g，减少了约 70%，若消除残余应力后

再充氢，氢含量提高到 37.2 μg/g，较未去除残余

应力试样增加了约 60%。

(3) 单轴拉伸试验结果表明，电解充氢后，

304L 出现氢损伤，脆断深度由未充氢试样的 0 μm
增加到约 45 μm，而渗碳后 304L 无氢损伤，脆断

深度由渗碳层原始脆断深度的 14 μm 变为 17 μm，

变化不明显。

(4) 304L 奥氏体不锈钢经过 LTGC 处理，表

面形成了稳定性极高的渗碳层，通过抑制氢致马

氏体相变，提高了 304L 不锈钢的抗氢性能，同时

渗碳层中的压缩残余应力对抑制氢扩散，也具有

重要的作用。
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