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(57)摘要

一种提高1800MPa级抗延迟开裂热成形钢，

其组分及wt%wei：C：0 .20～0 .40%，Si：1 .30～

1.70%，Mn：0.95～1.5%，P≤0.005%，S≤0.003%，

A1s：0 .020～0 .040%，Ti：0 .007～0 .013%，B：

0.002～0.005%，N≤0.004%，0.025～0.040%，Cr：

0.20～0.40%；生产方法：铁水脱硫；冶炼；LF精

炼；RH真空处理；软吹氩气；浇注成坯；对铸坯加

热；常规粗轧后精轧；经层流冷却后卷取；经常规

酸洗后冷轧；退火；落料；热冲压成形；自然冷却

至室温。本发明在保证钢板强度下，使TiN最大尺

寸从约11μm降低到不超过5μm，分布密度由

4.14个/mm2下降到0.2个/mm2以下，抗拉强度为

1800MPa级，氢脆指数由原来的80%降低到≤40%，

且能够有效保护驾乘人员的安全。
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1.一种提高1800MPa级抗延迟开裂热成形钢，其组分及重量百分比含量为  ：C：0.20～

0.40%  ，Si：1.30～1.70%，Mn：0.95～1.5%，P≤0.005%，S≤0.003%，A1s：0.020～0.040%，Ti：

0.007～0.013%，B：0.002～0.005%，N≤0.004%，:0.025～0.040%，Cr：0.20～0.40%，其余为

Fe及不可避免的杂质；金相组织为板条马氏体及残余奥氏体，其中残余奥氏体占体积百分

比的0.5～5%，其余为板条马氏体。

2.如权利要求1所述的一种提高1800MPa级抗延迟开裂热成形钢，其特征在于：Si的重

量百分比含量为1.42～1.70%。

3.如权利要求1所述的一种提高1800MPa级抗延迟开裂热成形钢，其特征在于：Mn的重

量百分比含量为1.05～1.46%。

4.如权利要求1所述的一种提高1800MPa级抗延迟开裂热成形钢，其特征在于：Ti的重

量百分比含量为0.0085～0.0122%。

5.生产如权利要求1所述的一种提高1800MPa级抗延迟开裂热成形钢的方法，其步骤：

1）进行铁水脱硫，并控制铁水中S≤0.002%，扒渣后铁水裸露面不低于96%；

2）进行冶炼，期间：控制冶炼终点钢水中的C在0.05～0.06%,  P≤0.005%，S≤0.002%，N

≤0.004%；

3）进行LF精炼，其间，加入的精炼渣中，控制其中的夹杂物，即CaO/  Al2O3在2.5～3.5；

4）进行RH真空处理，并控制真空度≤80Pa，RH精炼出站时氮含量在≤20ppm；在真空处

理结束后，按照0.22～0.35Kg/吨钢喂入钛铁线；

5）进行软吹氩气，软吹时间控制在10～15min，氩气流量控制在30～50NL/min  ；

6）浇注成坯，其间：控制中包钢水过热度在10～15℃，拉坯速度在1.0~2.0m/min；

7）对铸坯进行加热，并控制铸坯入加热炉温度不低于950℃，出炉时铸坯加热温度在

1200～1250℃；

8）经常规粗轧后进行精轧，并控制终轧温度在870～910℃，精轧压下率在90～95%；

9）经层流冷却至卷取温度后进行卷取，并控制卷取温度在645～665℃；

10）经常规酸洗后进行冷轧，控制冷轧总压下率在55～65%；

11）进行退火，控制退火温度在780～810℃；

12）进行落料，将剪切好的坯料片在氮气保护气氛下进行奥氏体化，其奥氏体化温度在

850～930℃，并在此温度下保温4～6分钟；

13）进行热冲压成形，热冲压成形温度控制在800～850℃；并在模具内保压10～20s，控

制保压阶段钢板冷却速度在30～50℃/秒；

14）自然冷却至室温。

6.如权利要求5所述的一种提高1800MPa级抗延迟开裂热成形钢的生产方法，其特征在

于：在浇注拉坯时拉坯速度在1.2~2.0m/min。

7.如权利要求5所述的一种提高1800MPa级抗延迟开裂热成形钢的生产方法，其特征在

于：RH真空处理时控制真空度≤70Pa。

8.如权利要求5所述的一种提高1800MPa级抗延迟开裂热成形钢的生产方法，其特征在

于：精炼渣中的夹杂物，即CaO/  Al2O3在2.8～3.0。
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一种提高1800MPa级抗延迟开裂热成形钢及生产方法

技术领域

[0001] 本发明涉及一种机械工程用钢及生产方法，具体属于1800MPa级抗延迟开裂热成

形钢及生产方法。

背景技术

[0002] 现在汽车轻量化和安全性是汽车产业发展的主要方向。使用高强钢和超高强钢是

降低汽车重量和提髙汽车安全性最为有效的措施。尤其是热成形钢强度在1300MPa以上的，

得到诸多汽车厂的广泛应用，是当前主流应用的产品。其主要应用在A柱、B柱、前后保险杆、

铰链加强板、车门防撞梁、中通道等部位。然而，当钢的强度超过1000MPa，钢的延迟开裂问

题也随之出现，成为制约热成形钢应用与发展的一个重大问题。

[0003] 延迟开裂是材料—环境—应力之间相互作用的结果。大量研究已经证实，钢的延

迟开裂是材料和材料服役环境中的氢造成的，是氢致材质劣化的一种形态。其延迟开裂常

常在材料所承受的外加应力水平显著低于其屈服强度时突然发生，具有不可预知性，往往

导致较为严重的破坏和后果，因此超高强钢延迟开裂已经成为汽车轻量化必须解决的问

题。

[0004] 当前的热成形钢主要为MnB系列钢，其主要通过添加B来提高钢的淬透性，并通过

在快速冷却过程中获得板条马氏体组织从得到超高强度。然而B元素在冶炼过程中容易与N

反应生成BN从而降低其效果，因此需要在钢中添加一定量的Ti，通过Ti与N先反应来保护B，

单这就产生一个新问题，即在连铸过程中，随着温度的降低，在液态或凝固过程中会析出

TiN，这种液析TiN尺寸均为微米级尺寸。这种微米级TiN的形状为方形或三角形，均具有尖

锐的棱角，这容易在钢中产生较大应力，并同时在常温下它均表现为Ti(N，C)的形式，具有

较高的氢结合能，容易捕获氢，使氢聚集系数高达20。因此TiN夹杂物会导致钢的延迟开裂

敏感性非常高。控制钢中TiN尺寸和数量对提升钢的抗延迟开裂性能就十分重要。

[0005] 经过检索：经研究分析发现，目前专利文献中绝大多数均只注重热成形钢的基本

力学性能，而极少有人了解钢中液析TiN对热成形钢延迟开裂的危害性，因此这些专利文献

并未涉及延迟开裂的问题，如：

[0006] 中国专利申请号为CN202110888137.5的文献，公开了“一种1700MPa级抗氢致延迟

开裂热成形钢及其制备方法”。其热成形钢的化学成分质量百分比为：C：0.21～0.24％、Si：

0.27～0.34％、Mn：1.1～1.3％、S：≤0.005％、P：≤0.01％、Al：0.02～0.05％、Cr：0.15～

0.2％、B：0.002～0.003％、Ta：0.02～0.06％、余量为Fe；其制备步骤包括：铁水脱硫并转炉

冶炼、浇铸成坯‑‑将坯料加热并进行均质化处理‑‑热轧‑‑卷取‑‑酸洗‑‑冷轧‑‑热冲压成

形。该文献是通过添加微量Ta以及控制加工工艺，使钢中形成纳米尺度碳化钽析出相并细

化晶粒，协同提升了钢材的强度、塑性和抗氢致延迟开裂抗力。该文献所使用的ta元素为稀

有元素，会大幅增加生产成本，ta会严重降低钢的焊接性能，在冶金行业极少使用。

[0007] 中国专利公开号为CN  110306123  A的文献，公开了一种抗拉强度≥1800MPa级的

高韧性热成形钢及其生产方法，其各组分质量百分比为：C0.29～0.35％，Si≤0.5％，Mn0.5
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～1.5％，P≤0.020％，S≤0.010％，Cr≤0.50％，Al0.01～0.06％，Nb0.01～0.06％，V0.01

～0.06％，Mo≤0.5％，其余为Fe和不可避免杂质；生产工艺：一、熔炼；二、铸坯；三、热轧；

四、冷轧；五、退火；六、热成型。该文献旨在提高钢的强韧性，通过控制Mn/Mo以及Nb/V的含

量与比例提升冷弯性能，该方法使用了较多的贵重合金Mo、Nb和V会显著增加生产成本，同

时该文献并未对其抗氢致延迟开裂性能及原理进行描述，也没有对延迟开裂性能进行相关

的表征。

[0008] 中国专利公开号为CN  110423953的文献，其公开了一种抗拉强度1800MPa级以上

的冷弯性能优良的热成形构件及其制备方法，包括以下重量百分比的化学成分：C：0.29‑

0.35％，Si：≤0.5％，Mn：0.5‑1.5％，P：≤0.020％，S：≤0.010％，Cr：≤0.50％，Al：0.01‑

0.06％，Nb：0.01‑0.06％，V：0.01‑0.06％，Mo：≤0.5％，其余为Fe和不可避免的杂质；所述

热成形构件的表层为软相的铁素体组织，内层为马氏体组织，晶粒尺寸≤10μm。采用低Si，

低Mn，低Cr，无Ti，无B，加Mo的成分设计，结合TMCP、连续退火和热成形工艺，获得抗拉强度

≥1800MPa级组织均匀的高韧性热成形钢，并且在制备的过程中通过制备工艺的控制在热

轧之后得到15～25μm厚度的脱碳层从而提高热成形构件的冷弯性能。该文献旨在通过成分

设计在提高构件的强韧性和冷弯性能，使用了较多的贵重合金Mo、Nb和V会显著增加生产成

本，同时该文献并未对其抗氢致延迟开裂性能及原理进行描述，也没有对延迟开裂性能进

行相关的表征，也没有提出相应的改进措施或方案。

[0009] 中国专利公开号为CN  108754319  A的文献，其公开了采用ESP产线生产的抗拉强

度≥1800MPa级热成形钢，其组分及wt％：C：0.28～0.40％，Si：0.15～0.40％，Mn：1.40～

1.60％，P≤0.01％，S≤0.01％，Als：0.015～0.050％，Cr≤0.80％，N≤0.005％，B：0.002～

0.005％，Mo≤0.50％，Nb+Ti：0.025～0.090％；生产方法：冶炼并连铸成板坯；粗轧；均热处

理；经常规高压除鳞后精轧；层流冷却；加热；经酸洗后冲压成型。本发明通过复合添加Nb、

Ti，并控制组分中的Cr、B、Mo等元素，以及采用ESP短流程工艺生产抗拉强度为1800MPa级热

冲压成形用钢，不仅能保证其力学性能，且能减少生产过程中板卷反复加热、开卷等工序，

还能取消冷轧和退火热处理工序，降低生产成本，但是没有涉及如何降低延迟开裂敏感性。

该文献旨在强调使用ESP工艺完成产品输出，具有较低的成本，但是ESP产品为热轧产品，与

传统冷轧产品相比其表面质量较差，难以满足汽车行业较高的表面质量要求，同时该文献

并未对其抗氢致延迟开裂性能及原理进行描述，也没有对延迟开裂性能进行相关的表征。

[0010] 中国专利公开号为CN101275200A的文献，公开了“一种热成型马氏体钢”，主要适

用于抗拉强度在1.3～1.7GPa的热冲压成型的薄厚度零件用钢。其主要化学成分组成(重

量％)为：C0.10～0.33％，Si  0.50～2.30％，Mn  0.50～2.00％，P≤0.020％，S≤0.015％，

Al  0.015～0.060％，[O]≤0.002％，[N]0.002～0.015％，余为Fe及不可避免的不纯物。另

外，还添加B  0.0005～0.0050％，Ti  0.02～0.10％，Nb  0.02～0.10％，V  0.02～0.15％，RE 

0.001～0.050％中的任一种或任一种以上。与现有热成型马氏体钢22MnB5钢相比，该文献

不但抗拉强度从1.0～1.5GPa提高到了1.3～1.7GPa，而且具有良好的塑性，延伸率＞15％，

并且氢致延迟断裂敏感性明显降低，从而为汽车轻量化、高安全性能化提供了基础。该文献

主要通过添加Nb、V、Ti等微合金元素降低延迟开裂敏感性，但是并未关注TiN夹杂物对延迟

开裂的影响，文献中存在一些不足之处，首先该文献是要开发一种薄厚度零件用钢，却没有

使用薄片试样进行力学试验，而是使用圆棒样进行拉伸试验，棒状试样和板状试样由于在
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其截面形状不一样，在拉伸过程中受到的应力‑应变状态不一样，使用棒状试样代替薄板试

样是不合适的，这个结果对实际应用毫无指导意义。其次，使用φ12的棒状试样替代薄板试

样进行力学试验表明这些试验钢并未进行充分轧制，其最终轧制厚度不低于12mm，这与实

际使用薄板厚度相差巨大，由此可知该发明人并未充分认识轧制过程对材料力学性能的影

响。第三是其测试氢致开裂拉伸试样的加热制度为900‑950℃x30min，而实际成形的板状加

热制度为900‑950℃x5min，两者工艺相差巨大，通过此种方法得出的钢的性能会存在较大

差异，所得出的结果缺乏说服力。

[0011] 中国专利公开号为公开号CN110079743A和CN110157864A，也分别介绍了两种低延

迟开裂敏感性的热成形钢，，两个文献均通过在钢中添加Nb、Ti等微合金元素生产细小析出

相来提升延迟开裂性能，但是其成份设计和制造工艺上均不能满足1800MPa强度级别要求。

钢的延迟开裂敏感性会随强度级别上升而显著上升，因此当强度提升到1800MPa后敏感性

会大大增加，同时钢的强度上升就需要提升钢中碳含量，这也会导致延迟开裂敏感性将显

著上升；另外这两项发明专利也未关注到Ti在钢中形成液析TiN夹杂物对延迟开裂的影响，

也没有在生产工艺中给出解决方案。

发明内容

[0012] 本发明在于克服现有技术存在的不足，提供一种在保证钢板强度级别的条件下，

在不添加Nb、V等贵重合金的条件下，通过控制生产工艺使TiN夹杂尺寸不超过5μm，TiN夹杂

物分布密度不超过5.0个/mm2，从而显著提高了钢的抗延迟开裂性能，氢脆指数降低至不超

过40％的提高1800MPa级抗延迟开裂热成形钢及生产方法。

[0013] 实现上述目的的措施：

[0014] 一种提高1800MPa级抗延迟开裂热成形钢，其组分及重量百分比含量为：C：0.20～

0 .40％，Si：1 .30～1 .70％，Mn：0 .95～1 .5％，P≤0 .005％，S≤0 .003％，A1s：0 .020～

0.040％，Ti：0.007～0.013％，B：0.002～0.005％，N≤0.004％，:0.025～0.040％，Cr：0.20

～0.40％，其余为Fe及不可避免的杂质；金相组织为板条马氏体及残余奥氏体，其中残余奥

氏体占体积百分比的0.5～5％，其余为板条马氏体。

[0015] 优选地：Si的重量百分比含量为1.42～1.70％。

[0016] 优选地：Mn的重量百分比含量为1.05～1.46％。

[0017] 优选地：Ti的重量百分比含量为0.0085～0.0122％。

[0018] 一种提高1800MPa级抗延迟开裂热成形钢的生产方法，其步骤：

[0019] 1)进行铁水脱硫，并控制铁水中S≤0.002％，扒渣后铁水裸露面不低于96％；

[0020] 2)进行冶炼，期间：控制冶炼终点钢水中的C在0.05～0.06％,P≤0.005％，S≤

0.002％，N≤0.004％；

[0021] 3)进行LF精炼，其间，加入的精炼渣中，控制其中的夹杂物，即CaO/Al2O3在2.5～

3.5；

[0022] 4)进行RH真空处理，并控制真空度≤80Pa，RH精炼出站时氮含量在≤20ppm；在真

空处理结束后，按照0.22～0.35Kg/吨钢喂入钛铁线；

[0023] 5)进行软吹氩气，软吹时间控制在10～15min，氩气流量控制在30～50NL/min；

[0024] 6)浇注成坯，其间：控制中包钢水过热度在 拉坯速度在1.0～2.0m/
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min；

[0025] 7)对铸坯进行加热，并控制铸坯入加热炉温度不低于 出炉时铸坯加热温

度在

[0026] 8)经常规粗轧后进行精轧，并控制终轧温度在 精轧压下率在90～

95％；

[0027] 9)经层流冷却至卷取温度后进行卷取，并控制卷取温度在

[0028] 10)经常规酸洗后进行冷轧，控制冷轧总压下率在55～65％；

[0029] 11)进行退火，控制退火温度在

[0030] 12)进行落料，将剪切好的坯料片在氮气保护气氛下进行奥氏体化，其奥氏体化温

度在 并在此温度下保温4～6分钟；

[0031] 13)进行热冲压成形，热冲压成形温度控制在 并在模具内保压10～

20s，控制保压阶段钢板冷却速度在

[0032] 14)自然冷却至室温。

[0033] 优选地：在浇注拉坯时拉坯速度在1.2～2.0m/min。

[0034] 优选地：RH真空处理时控制真空度≤70Pa。

[0035] 优选地：精炼渣中的夹杂物，即CaO/Al2O3在2.8～3.0。

[0036] 本发明中各金属元素及主要工艺的作用及机理

[0037] C：碳是强固溶强化元素，对超高强度的获得起决定作用，碳含量对最终产品的组

织形态和性能有较大影响，但是含量太高，在精轧后的冷却过程中易形成大量的珠光体或

贝氏体、马氏体，其含量愈高，强度愈高，从而造成塑性降低，进行成形前的落料困难。所以

在保证热处理强化的前提下，碳含量不易过高。本发明钢中含量限定在0.20～0.40％范围。

[0038] Si：硅是炼钢过程中重要的还原剂和脱氧剂，钢中加入一定量的Si可以提高钢的

强度，对于碳钢中的很多材质来说，这些硅一般是由于炼钢过程中作为还原剂和脱氧剂而

带入的。硅能溶于铁素体和奥氏体中提高钢的硬度和强度，含硅的钢在氧化气氛中加热时，

表面将形成一层SiO2薄膜，从而提高钢在高温时的抗氧化性。硅能提高钢的淬透性，有减少

奥氏体向马氏体转变时体积变化的作用，从而有效控制淬火裂纹的产生，在低温回火时能

阻碍碳的扩散，延缓马氏体分解及碳化物聚集长大的速度，使钢在回火时硬度下降较慢，显

著提高钢的回火稳定性及强度。综合上述因素确定本发明钢中的硅含量在1.30～1.70％范

围，优选地Si的重量百分比含量为1.42～1.70％。

[0039] Mn：锰起固溶强化作用，可以弥补因为碳含量降低而损失的屈服强度，对塑性的影

响相对较小，此外，钢中加入锰能防止在热加工时因硫引起钢的脆化，锰可以改变钢相变后

的微观组织，提高韧性、降低韧脆转变温度，锰也能细化晶粒提高强度，它是奥氏体形成元

素，使单一奥氏体相区扩大，有利于扩大热成形钢奥氏体稳定性，但锰含量过高会引起中心

偏析和各向异性，锰含量应该在一个合理范围内，作为合金元素，过高的锰含量会增加钢的

生产成本。因此本发明钢中确定Mn含量为1.00％～1.50％，优选地Mn的重量百分比含量为

1.05～1.46％。

[0040] P:磷是钢中的有害元素，易引起铸坯中心偏析。在随后的热连轧加热过程中易偏

聚到晶界，使钢的脆性显著增大。同时基于成本考虑且不影响钢的性能，将其含量控制在
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0.005％以下。

[0041] S:硫是非常有害的元素。钢中的硫常以锰的硫化物形态存在，这种硫化物夹杂会

恶化钢的韧性，并造成性能的各向异性，同时硫化锰对氢有较强的捕获能力，但是属于有害

氢陷阱，导致抗延迟开裂能力下降，需将钢中硫含量控制得越低越好。基于对制造成本的考

虑，将钢中硫含量控制在0.003％以下。

[0042] B:硼是强烈提高淬透性元素，钢中加入微量的硼元素能显著提高钢的淬透性。但

是其含量低于0.002％，或者高于0.005％，对提高淬透性的作用不明显。所以，为考虑生产

实际及淬透性效果，本发明钢中将其含量限定在0.002～0.005％范围。

[0043] Al：铝在钢中起脱氧作用，为了平衡钢中的氧含量，需要保持一定的酸溶铝，否则

不能发挥其效果，同时钢中加入适量的铝可以消除钢中氮、氧原子对性能的不利影响，铝在

钢中还可以细化晶粒，从而显著提高钢的冲击韧性，降低冷脆倾向和时效倾向性，添加Al也

可以降低氢在钢中的扩散系数，可以控制氢的聚集，故将Als含量限定在0.020～O.040％范

围。

[0044] N:氮在加钛的钢中可形成氮化钛，这种在高温下析出的第二相有利于强化基体，

但是液析就会形成颗粒粗大的氮化钛容易导致延迟开裂形核，严重损害钢的塑性和韧性。

本发明钢中将其含量控制在0.004％以下。

[0045] Ti:钛是强C、N化物形成元素，加入钢中有两个主要目的，一个是保护钢中的B，提

高钢的淬透性，另一个是析出强化，提高钢的强度和韧性。钢中加入的Ti会与C结合会生成

稳定的TiC，TiC微粒有阻止晶粒长大的作用，但是Ti含量过高会与容易与N结合，加大液析

TiN的风险。所以本发明钢中将其含量限定在0.010～0.015％范围内，优选地Ti的重量百分

比含量为0.0085～0.0122％。

[0046] 在成分设计和控制过程中适度控制Ti及N含量，降低TiN形核温度，减少液析风险；

同时在连铸过程中快速浇铸，缩短TiN形核和长大时间，从而抑制其数量和尺寸。

[0047] 本发明之所以控制精炼渣夹杂物，即CaO/Al2O3在2.5～3.5，优选地CaO/Al2O3在

2.8～3.0，是由于炉渣碱度增大，炉渣硫容量增大，脱硫能力增强，但是当碱度达到一定值

时，随着炉渣碱度继续升高，渣中CaO含量升高，熔渣粘度增大，炉渣脱硫的动力学条件变

差，脱硫率反而下降。

[0048] 本发明之所以控制真空度≤80Pa，RH精炼出站时氮含量在≤20ppm；按照0.22～

0.35Kg/吨钢喂入钛铁线，是由于钛铁线喂量不足会降低Ti对B的保护作用影响钢的淬透

性，喂入量过多会引起Ti与N生成过多的TiN，还会降低钛的收得率。

[0049] 本发明之所以控制中包钢水过热度在 拉坯速度在1.0～2.0m/min，是

由于拉坯速度过慢会导致铸坯冷却速度慢，容易产生更多的TiN，拉速过快容易漏钢，在不

漏钢的前提下可以尽可能加快拉坯速度，优选1.5～1.8m/min。

[0050] 本发明之所以控制铸坯入加热炉温度不低于 出炉时铸坯加热温度在1200

～ 是由于铸坯高温状态进入加热炉可以有效减低能耗，加快生成节奏，同时避免

液析TiN长大。

[0051] 本发明之所以控制退火温度在 是由于退火温度过低，成品钢的抗拉

强度较高延伸率低后续落料加工困难，容易开裂，温度过高钢会重新再结晶，时的组织发生

变化。
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[0052] 本发明之所以控制奥氏体化温度在 并在此温度下保温4～6分钟，是

由于温度过低无法完全奥氏体化无法获得大量的马氏体组织，强度不足，温度过高会导致

奥氏体晶粒迅速长大强度和延伸性均不好。

[0053] 本发明之所以控制热冲压成形温度控制在 并在模具内保压10～

20s，控制保压阶段钢板冷却速度在 是由于保持在奥氏体状态下进行冲压，控

制温度过低会导致马氏体相变发生在冲压前，钢板强度过高影响模具冲压成形精度，零件

内应力大，温度过高会导致氧化铁皮过多，会对降低零件表面质量同时对模具有较大伤害。

[0054] 本发明与现有技术相比，本发明在保证钢板强度级别的条件下，使TiN夹杂的尺寸

和数量均明显改变，即TiN最大尺寸从约11μm降低到不超过5μm，分布密度由4.14个/mm2下

降到0.2个/mm2以下，钢的抗拉强度大于1800MPa，氢脆指数由原来的80％降低到≤40％，因

此，该发明产品应用于汽车上车体和下车体上制作结构件和安全件，不仅能够减轻汽车车

身重量，而且能够有效保护驾乘人员的安全。

具体实施方式

[0055] 下面对本发明予以详细描述：

[0056] 表1为本发明各实施例的化学成分列表；

[0057] 表2为本发明各实施例的主要工艺参数列表；

[0058] 表3为本发明各实施例性能检测情况列表。

[0059] 本发明各实施例按照以下步骤生产

[0060] 1)进行铁水脱硫，并控制铁水中S≤0.002％，扒渣后铁水裸露面不低于96％；

[0061] 2)进行冶炼，期间：控制冶炼终点钢水中的C在0.05～0.06％,P≤0.005％，S≤

0.002％，N≤0.004％；

[0062] 3)进行LF精炼，其间，加入的精炼渣中，控制其中的夹杂物，即CaO/Al2O3在2.5～

3.5；

[0063] 4)进行RH真空处理，并控制真空度≤80Pa，RH精炼出站时氮含量在≤20ppm；在真

空处理结束后，按照0.22～0.35Kg/吨钢喂入钛铁线；

[0064] 5)进行软吹氩气，软吹时间控制在10～15min，氩气流量控制在30～50NL/min；

[0065] 6)浇注成坯，其间：控制中包钢水过热度在 拉坯速度在1.0～2.0m/

min；

[0066] 7)对铸坯进行加热，并控制铸坯入加热炉温度不低于 出炉时铸坯加热温

度在

[0067] 8)经常规粗轧后进行精轧，并控制终轧温度在 精轧压下率在90～

95％；

[0068] 9)经层流冷却至卷取温度后进行卷取，并控制卷取温度在

[0069] 10)经常规酸洗后进行冷轧，控制冷轧总压下率在55～65％；

[0070] 11)进行退火，控制退火温度在

[0071] 12)进行落料，将剪切好的坯料片在氮气保护气氛下进行奥氏体化，其奥氏体化温

度在 并在此温度下保温4～6分钟；
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[0072] 13)进行热冲压成形，热冲压成形温度控制在 并在模具内保压10～

20s，控制保压阶段钢板冷却速度在

[0073] 14)自然冷却至室温。

[0074] 表1本发明各实施例及对比例的化学成分列表(wt％)

[0075]

[0076] 表2本发明各实施例及对比例的主要工艺参数列表

[0077]

[0078]

[0079] 续表2
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[0080]

[0081] 将试验钢与对比钢进行常规力学性能对比，结果见表3；同时将试验钢和对比钢的

氢致延迟开裂性能对比，在0.2mol/L的NaOH中进行，动态施加充氢电流，充氢电流密度

0.5mA/cm2，拉伸应变速率1.0×10‑5/s，通过计算延伸率损失(氢脆指数IHE) 来评

价抗氢致延迟开裂性能，Iε值越小代表抗氢致延迟开裂性能越好。对比钢和本方法生产的

抗氢脆热成形钢抗氢致延迟开裂性能对比见表3。

[0082] 表3本发明各实施例及对比例力学性能检测结果列表

[0083]

[0084] 从表3的试验结果可以看到实施案例1～3均有较好的性能，技术改进后其TiN夹杂

的尺寸和数量均明显改变，TiN最大尺寸从11μm左右降低到不超过5μm，分布密度由不低于

4.0个/mm2下降到0.2个/mm2以下，其氢致延迟开裂敏感性由原来的80％降低到≤40％。
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[0085] 本具体实施方式仅为最佳例举，并非对本发明技术方案的限制性实施。
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