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金属材料的室温不连续屈服行为研究现状

范玉容，薛祥义，赖敏杰，李金山，罗 婷
（西北工业大学  凝固技术全国重点实验室，陕西  西安  710072）

摘 要：金属材料在室温变形过程中的不连续屈服现象是影响其力学性能和应用安全性的关键科学问题。本文系统综述了近

年来该领域的研究进展，重点围绕不连续屈服的特征表现、影响因素及相关机制展开讨论。不连续屈服在应力-应变曲线上

主要表现为屈服下降和屈服平台的特征。研究表明，合金成分、再结晶程度、晶粒尺寸与形貌、相组成及其稳定性等微观组

织特征是影响不连续屈服的主要因素，这些因素通过调控位错运动机制和变形机制来影响材料的屈服行为。此外，还探讨了

不连续屈服与金属材料室温变形机制、加工硬化行为之间的内在联系。基于现有研究，指出未来研究应重点关注微观组织调

控、成分优化、变形机制以及变形本构模型建立等方面，为深入理解不连续屈服现象的本质和优化材料性能提供理论基础。
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1　引 言

金属材料在室温下发生的不连续屈服现象，是材料

科学领域的一个重要课题和热点问题。在金属材料的变

形过程中，室温不连续屈服是一种常见的塑性失稳现象，

对材料在变形初期的力学性能有显著影响。在应力-应

变曲线上，这种现象表现为屈服应力下降，随后通常伴随

着一个应力几乎不变的应变平台，即Lüders应变平台阶

段。根据 ISO标准，弹性变形阶段末端的峰值应力被称

为上屈服强度，屈服阶段的最低应力被称为下屈服强

度[1]。在Lüders应变平台阶段，材料以Lüders带扩展的

方式持续发生变形，几乎没有加工硬化能力。Lüders带

在材料表面或表面附近形成，并以带状形式由塑性变形

区域向弹性变形区域扩展，属于局部非均匀变形[1–10]。这

种塑性变形的不稳定性会导致材料表面出现条带状皱

褶，提高表面粗糙度，从而降低材料的结构稳定性，甚至

导致材料过早失效[4, 5, 11–16]。金属材料的室温不连续屈服

行为不利于其性能预测与工程设计。因此，深入探究金

属材料的室温不连续屈服行为，不仅有助于揭示材料在

屈服阶段的塑性变形机制，并为提升材料的工程应用性

能提供了重要的理论支撑和实践指导。

金属材料在屈服阶段的变形行为和变形机制较为复

杂，受多种因素的相互作用和协同影响。研究表明，屈服

行为的连续性主要取决于初始微观组织特征和屈服阶段

的变形机制[15–18]。在微观组织方面，合金的成分及其组

织特征显著影响位错密度、增殖能力和变形机制，这些特

征包括合金化元素的含量与分布[19–29]、再结晶程度[30–34]、

晶粒尺寸与形貌[3, 9, 35–41]、基体相的稳定性[7–8, 17, 42–48]以及

第二相的含量与分布[29, 49–52]等。在变形机制方面，位错

滑移[20, 53–55]、变形孪晶[51–52]和应力诱发相变[2, 7–8, 17, 42–48]等

过程直接决定了材料在屈服阶段的加工硬化能力和整体

变形行为。这些因素的复杂耦合最终导致材料表现出不

同的屈服行为。

本文旨在系统梳理近年来国内外学者在金属材料室

温不连续屈服行为领域的研究成果，围绕金属材料的屈

服特征、影响屈服连续性的关键因素、屈服阶段的变形机

制以及加工硬化行为等方面进行归纳和分析，阐述该领

域近年来取得的重要研究进展。

2　室温不连续屈服的相关理论

自20世纪50年代起，在多种金属材料中观察到室温

不连续屈服现象。不连续屈服过程包含两个特征阶段：

屈服下降阶段和Lüders应变平台阶段。例如，图 1是结

构钢拉伸应力-应变行为和Lüders带示意图，ReH和ReL分

别代表上下屈服点，①~③代表Lüders应变平台阶段[1]。

其中，屈服下降阶段主要受变形初期位错启动和滑移等

微观机制的控制，Lüders应变平台阶段则主要由材料在

变形初期的加工硬化能力所决定。

2.1　屈服下降的形成机制

位错滑移是大多数金属材料在室温变形屈服过程中

的主要变形机制。基于此，Cottrell-Bilby理论[20, 53]和位错
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增殖理论[54–55]为解释金属材料中广泛观察到的室温屈服

下降现象提供了重要的理论基础。

根据Cottrell-Billy理论[20,53]，金属材料中的固溶原子

会在位错线周围聚集，形成“柯氏”气团，对位错产生钉扎

作用。而位错脱钉所需的力远大于位错滑移所需的力。

因此，一旦外加应力使位错脱钉并开始滑移，随后的滑移

过程则不再需要大的外加应力，从而导致应力骤降，形成

上、下屈服点。柯氏气团效应较好地描述了固溶合金体

系的屈服下降行为，但在解释纯金属[56]或低间隙元素合

金[57–58]中的室温屈服下降现象时仍存在局限性。

基于对单晶 LiF 的变形行为研究 ，Hahn[54] 和

Johnston[55]提出了位错增殖理论。位错密度ρm和塑性应

变速率 ε̇的关系可表达为[56, 59]：

ε̇ = bρmv （1）

式中，b是位错的柏氏矢量，v是位错的平均移动速率。

而v和外加应力 τ的关系为：

v = ( τ/τ0 )n （2）

式中，τ0是位错以单位运动速率运动所需的应力，n是应

力速率敏感指数。结合公式（1）和（2），τ可表达为：

τ =
ε̇

bρm

n

τ0 （3）

根据公式（3）可知，当材料中的初始位错密度较低

时，需要较大的 τ提高位错密度以达到 ε̇，产生弹性变形

阶段末端的峰值应力（即上屈服点）。然而，在上屈服点

后位错迅速增殖，为了维持 ε̇，τ将发生骤降，形成下屈服

点。在该理论中，屈服下降的产生存在3个关键条件：材

料中的初始可移动位错密度较低；位错能够在变形初期

实现快速增殖；位错运动速率对外力变化不敏感，即 n

较小。

在以上经典理论的基础上，随着近年来对金属材料

成分及微观组织研究的不断深入，合金元素在晶界的偏

聚也可诱发室温不连续屈服行为。2014年，Akama等[58] 

研究了Ni元素含量对无间隙原子钢的屈服行为的影响。

在Fe-0.99Ni-0.081Ti (1Ni)，Fe-1.98Ni-0.048Ti (2Ni)和Fe-

3.02Ni-0.076Ti (3Ni) (wt%)3种合金中，随着Ni含量的增

加，1Ni样品为连续屈服，2Ni样品出现屈服下降，3Ni样

品出现屈服下降和应变平台。后两者的晶界处存在明显

的Ni元素富集，最高可达到约6wt%，元素偏聚导致晶界

强化，进而诱发不连续屈服。

2.2　屈服平台的形成机制

在屈服下降之后，Lüders应变平台阶段的持续时间

更长，并伴随更为复杂的塑性变形行为。通常认为，

Lüders应变是Lüders带形核与扩展的结果。Lüders带是

一种以剪切为特征的应变局域化现象，Lüders带在不同

的加工硬化机制和加工软化机制的动态平衡驱动下扩展

导致Lüders应变，其动态演化可以利用数字图像相关法

（digital image correlation, DIC）等 手 段 进 行 观

察[2, 9, 17–18, 43, 57, 60–61]。针对这一过程中涉及的动态演化机

制与热力学机理，相关研究人员展开了广泛的探讨与深

入研究。

基于位错运动控制屈服行为的假设，Sun等[62]分别

建立了Lüders带扩展速率 SL

.
及Lüders应变 εL 关于标距

段应变 ė的指数方程，其表达式为：

SL

.
=

kDCn

N
ėmn （4）

εL =
l0

kDCn
ė1–mn （5）

式中，k、D和C为材料常数，N为Lüders带数量，l0是初始

标距段长度，m是应变速率敏感指数，n为应力速率敏感

指数。以上模型对板材和丝材碳钢中的Lüders应变行为

均有很好的适配度[62]。

在软钢中，位错反复脱钉和钉扎会导致软化和硬化

的平衡，引发Lüders应变[63]。在超细晶粒锰钢与奥氏体

不锈钢中，应力诱发马氏体相变引起的硬化与位错滑移

引起的软化相互平衡使合金表现出较大的 Lüders 应

变[7–8]。而对于镁及其合金，Lüders应变主要受到变形孪

晶的数量和尺寸的影响[40, 51–52]。Tsuchida等[19]总结低碳

钢、中碳钢屈服行为特征的实验结果发现，Lüders应变 εL

与下屈服应力（lower yield stress, LYS）处加工硬化能力

存在以下关系：

εL × ( dσ
dε )

LYS

= ∆ （6）

式中，∆为一定值，公式（6）表明Lüders应变与下屈服处

的加工硬化能力大致成反比关系。总体而言，Lüders应

变的形成是加工软化机制与加工硬化机制相互平衡与补

偿的结果。

2.3　不连续屈服的形成条件

上述理论为金属材料室温不连续屈服现象的研究奠

定了重要的理论基础。当合金中初始可移动位错被固溶
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图 1  典型结构钢在拉伸试验中的应力 -应变行为和 Lüders 带

示意图

Fig.1  Schematic illustrating the stress-strain behavior and Lüders 

band of a typical structural steel in the tensile test[1]
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原子钉扎或密度较低时，屈服过程中位错的脱钉或快速

增殖可能导致屈服下降现象的出现；而当屈服阶段的加

工硬化能力与加工软化能力达到平衡时，则可能表现为

应力平台，即Lüders应变。目前，金属材料室温不连续屈

服行为的研究重点集中在合金元素及微观组织对屈服行

为的影响机制上。由于不同加工和热处理工艺的作用，

微观组织呈现出显著差异，包括再结晶程度、晶粒尺寸与

形貌、基体相与第二相的含量及尺寸等特征。这些合金

元素和微观组织特征会显著影响屈服阶段的位错密度、

位错增殖及变形机制。位错滑移、变形孪晶和应力诱发

相变等变形机制进一步决定了屈服阶段的加工硬化能

力。这些因素的复杂相互作用共同决定了材料在室温变

形过程中屈服行为的连续性与特征。

3　合金元素对屈服行为影响的研究

3.1　间隙元素

研究表明，间隙元素（如C、N等）能够以固溶形式存

在于合金基体中或以第二相颗粒形式析出，它们与位错

之间的相互作用对材料在室温下的屈服行为及其稳定性

产生了重要影响[19–21, 23]。目前，有关间隙元素的含量及

分布方式对钢铁材料屈服行为影响的研究最为深入。

间隙元素C、N对位错的钉轧作用往往会引起碳钢

中的不连续屈服行为[19–20]。在碳钢中添加Ti、Nb和La等

元素可有效抑制不连续屈服行为的发生[21–22]。这是由于

该类元素可与C、N反应形成稳定的碳化物、氮化物及其

他类型的沉淀相，碳钢基体中的间隙元素含量降低，间隙

元素对位错的钉扎作用减弱，进而抑制了不连续屈服现

象的发生。例如，在Nb微合金化的低碳钢中加入适量

La元素，能够显著改善其Lüders应变阶段的应力波动稳

定性[21]。原合金在添加La元素前后均为铁素体-珠光体

组织，均具有明显的屈服下降和 Lüders 应变。在添加

200 µg/g含量的La元素后，合金在Lüders应变阶段的应

力波动更为平缓。在原合金中，MnS颗粒周围存在大量

的NbC或Nb(C,N)颗粒，消耗了基体中的C和Nb元素，

导致这些颗粒周围的耗尽区分布不均匀，引起屈服阶段

较大的应力波动。加入La元素后，基体中溶质碳原子和

Nb沉淀相分布更为均匀，进而降低了Lüders应变阶段的

应力波动。除此之外，在碳钢中，晶粒尺寸保持不变的条

件下，C元素含量由 0.025wt%增加至 0.13wt%可以显著

提高合金的屈服强度和加工硬化能力，抑制 Lüders

应变[19]。

间隙元素可通过影响合金的相组成及微观组织，进

而影响合金的屈服行为。例如，在以超细晶铁素体和球

状渗碳体为主要相组成的C-Mn钢中，随着C含量的增

加，Lüders应变逐渐降低。这是由于随着C含量从0.15%

增加至 0.30% 时，合金中渗碳体含量从 2.0% 增加至

3.8%，渗碳体的平均尺寸由 180 nm减小至 160 nm，渗碳

体的分布也从晶界扩展到晶界和晶内共存。此外，铁素

体平均晶粒尺寸随着C含量的增加而减小。渗碳体含量

的增加及组织细化共同抑制了位错运动；同时，渗碳体含

量的提升也导致几何必须位错（geometrically necessary 

dislocations, GNDs）密度的增大。因此，随着C含量的增

加，超细晶C-Mn钢的加工硬化能力提高，Lüders应变减

小，塑性不稳定行为得到改善[23]。

热处理工艺对间隙元素的分布及屈服行为具有重要

影响。热处理后间隙元素的重新分配会显著改变合金的

屈服特性[24–25]。在中锰钢Fe-11.7Mn-2.9Al-0.064C (wt%)

中，在临界退火后分别采用空冷（air-cooled, AC）和水淬

（water-quenched, WQ）两种冷却方式，C 元素在铁素体/

奥氏体界面附近的分布表现出显著差异（图 2a和 2b）。

WQ样品中铁素体-奥氏体相界面处C元素偏析并不明

显（图2a），而在AC样品中，由于冷却速率较慢，C元素扩

散并偏聚于铁素体-奥氏体相界面处（图2b），界面处的C

含量约为 1.48at%，比材料的名义碳含量（0.29at%）高出

约5倍。尽管水淬和空冷样品在相成分、相分数、晶粒尺

寸和形貌等微观组织方面的差异较小，但C元素在相界

面的偏析导致空冷样品的屈服强度比水淬样品高出约

100 MPa，并且表现出不连续屈服特性（图 2c）。进一步

分析两种冷却方式在屈服阶段的变形行为，DIC应变分

布图（图2d）表明水淬样品的应变分布较为均匀，而空冷

样品的应变则从初始的应变集中区域通过Lüders带向其

他区域扩展。尽管两种冷却方式样品的变形机制均与层

错和铁素体-奥氏体相界面处的位错滑移有关，但在相同

应变下，空冷样品中产生的位错数量更少。这是由于空

冷样品中铁素体-奥氏体相界面处的C元素偏析阻碍了

界面位错的发射，从而需要更高的应力来激活位错并引

发两相的塑性变形。因此，空冷样品的屈服强度更高，同

时C元素偏析还增强了位错形核的能垒，为塑性流变失

稳提供了更有利的条件，进而促进了不连续屈服的

发生[24]。

在不同的合金体系中，间隙元素在基体中的含量和

分布特征可能对屈服连续性产生显著影响，这主要源于

其对位错密度及位错移动速率的影响。此外，间隙元素

含量及分布可通过改变基体相含量及微观组织特征而影

响合金的屈服行为。因此，深入研究间隙元素的含量、分

布特征及其与其他因素的相互作用机制，对于精确调控

合金的屈服连续性具有重要意义。

3.2　置换元素

合金中置换元素的含量和分布对室温屈服行为具有

重要影响。与间隙元素类似，置换元素能够通过与位错

的直接交互作用或间接调控位错密度及增殖行为，影响

合金的屈服特性[26–29]。
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在铝合金的变形过程中，Mg元素对位错移动产生钉

扎作用，位错的反复脱钉和重新钉扎导致Lüders应变的

产生[26]。在向铝合金中添加Cu元素可有效抑制Lüders

应变[27]。在 Al-Zn-Mg 合金体系中，当 Cu 添加量达到

0.5wt%时，(Zn+Cu)/Mg比值由 0.59提升至 0.79，这一比

例虽仍低于理论阈值1，但已显著改变合金的析出行为。

经过T4P回火热处理后发现，未添加Cu的铝合金在室温

拉伸时表现出明显的Lüders应变，而添加 0.5wt% Cu的

铝合金表现为连续屈服。未添加Cu的铝合金中Guinier- 

Preston（GP）的数密度和平均尺寸为 2.7×1023 m-3 和

1.72 nm；而添加 0.5wt% Cu后，铝合金中GP区的数密度

增加至 1.27×1024 m-3，平均尺寸增大至 2.25 nm。两者的

析出相成分分别为 T-Mg32(AlZn)49和 T-Mg32(AlZnCu)49，

析出相的 Mg 含量分别为 3.91wt%和 5.63wt%。添加

0.5wt% Cu后，析出相含量增加，尺寸增大，降低了基体

中Mg的含量，削弱了位错钉扎效应，从而抑制了Lüders

应变。

在锆合金 Zr-0.35Sn-0.75Nb-0.3Fe-0.1Mo（wt%，Zir

合金）中，分别添加 0.1wt%Cr和 0.1wt%Cr +0.05wt%V，

获得Zir-0.1Cr和Zir-0.1Cr-0.05V合金。在相同的变形量

和热处理制度下，随着Cr和V元素的加入，合金的室温

不连续屈服现象逐渐消失[28]。这是由于Cr和V元素的

添加在一定程度上抑制了合金的再结晶，使得小角晶界

含量增加，同时Cr和V元素促进了第二相颗粒的析出。

小角晶界和第二相的增加使合金中的初始位错密度增

大，加工硬化能力提高，从而导致了屈服平台的消失。此

外，预加载试验结果显示，当预加载变形量为0.5%时，后

续加载中仍存在明显的屈服平台；当预加载变形量为

0.6%时，屈服平台较小；当预加载变形量为0.8%~1%时，

屈服平台完全消失。这表明原始Zir合金中的屈服平台

现象是由初始位错密度较低引起的。

在近 β钛合金Ti-5Al-5Mo-5Cr-3Nb-2Zr-xV (Ti-xV, x

=2, 4, 6, wt%)中，随着V含量的增加，合金的屈服行为由

连续屈服转变为不连续屈服，Ti-4V和Ti-6V合金均出现

了屈服下降现象[29]。这是由于V含量的增加，使得 α相

和 β相的硬度差和杨氏模量差增大，导致相界面局部位

错密度增加。此外，Ti-4V和Ti-6V合金中 α/β相界面的

位错堆积可以激发初生 α相中的位错滑移，促进屈服阶

段的位错快速增殖，引起外加应力的骤降，从而导致不连

续屈服现象的产生。

目前，与间隙元素对合金屈服行为的影响研究相比，

置换元素的相关研究仍较为有限，但二者的作用机制存

在一定的类似性，均可影响位错密度及位错移动速度而

改变合金的屈服行为。置换元素合金化是调控合金微观
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图2  水淬和空冷Fe-11.7Mn-2.9Al-0.064C （wt%）合金铁素体/奥氏体界面附近的碳浓度分布；工程应力-应变曲线（箭头表示屈服强度的增

加）；在屈服阶段标距段的应变分布图

Fig.2  Carbon concentration profiles relative to the position of the phase boundary in the water-quenched (WQ) (a) and the air-cooled (AC) (b) Fe-

11.7Mn-2.9Al-0.064C (wt% ) alloys; engineering stress-engineering strain curves (the arrow indicates an increase in yield strength) (c); 

local strain distribution covering the whole gauge section of the two specimens in the yielding stage (d)[24]
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组织和力学性能的常用手段，其对屈服行为的影响机理

仍需更多研究和系统性总结。

4　微观组织对屈服行为影响的研究

4.1　再结晶程度

在再结晶热处理过程中，位错的演变过程及其密度

和分布特征对合金在室温下的屈服行为具有重要影响。

研究表明，合金中位错密度随再结晶程度的提高而降低，

易诱发不连续屈服现象[30–34]。

对轧制态Zr-0.49Sn-0.43Nb-0.28Fe-0.047Cu(wt%)合

金板材进行不同的热处理，依次是550 ℃保温5 h，500 ℃

保温 5 h，β淬火+480 ℃保温 5 h，分别获得完全再结晶、

部分再结晶和未再结晶的合金组织。其中，完全再结晶

的合金出现了屈服下降（Δσ）和Lüders应变；随着合金再

结晶程度的降低，其屈服下降特征逐渐减弱；在未再结晶

态合金中，屈服下降现象完全消失[30]，这是由完全再结晶

和部分再结晶态合金中初始位错密度不足造成的。这一

行为特征通过预加载试验得到了进一步证实。当预加载

变形量从 0.5%逐步提升至 3%时，完全再结晶合金的屈

服下降现象逐渐消除，这是由于预加载过程中引入了大

量可移动的柱面位错。然而，当预加载变形量>9%时，完

全再结晶的合金再次出现屈服下降现象[31]。预加载过程

中引入了的部分柱面位错发生分解，转变为亚稳态的不

可动 1/3 [1
-
1 00 ]和 1/3 [ 0

-
110 ]不全位错。随着预加载变

形量的增加，不全位错的密度显著提高。为促使这些不

全位错复合为可移动位错，从而实现进一步塑性变形，需

提高外加载荷，因此屈服下降现象再次出现，并随着卸载

应变的增大而增大。与大变形量预加载-卸载引起的Δσ

相比，完全再结晶样品的Δσ更大，屈服下降行为更显著。

该现象说明不全位错复合对屈服行为的影响弱于位错密

度不足造成的影响。再结晶程度对Lüders应变大小具有

类似的影响。例如，当冷轧变形量较小时，中锰钢的再结

晶驱动力不足，导致再结晶不完全，试样在退火处理后保

留了较高的位错密度，进一步抑制了 Lüders 应变的

产生[32]。

在近α钛合金Ti-3Al-2.5V冷挤压管材中，当再结晶

分数超过 21%时，合金表现为不连续屈服，且应变平台

随再结晶程度的增大而增大[33]。Fan等[34]对冷轧Ti-3Al-

2.5V合金进行了不同温度的退火处理，研究了再结晶程

度和晶粒尺寸对其屈服行为的影响规律和机制。随着退

火温度从 550 ℃升高到 840 ℃，合金的再结晶程度和晶

粒尺寸逐渐增加，织构特征保持相似。图3a和3b是冷轧

和退火态Ti-3Al-2.5V合金试样的室温拉伸应力-应变响

应，其中冷轧和再结晶程度较低的试样表现为连续屈服，

而再结晶程度较高的试样表现为不连续屈服。DIC所得

到的应变分布图（图 3c）说明该合金的应变平台包括

Lüders带的形核和扩展，持续时间约为 20 s。在Lüders

应变阶段，Lüders带内的局部应变和局部应变速率始终

大于总应变和总应变速率，是典型的不均匀变形现象（图

3d和3e）。此外，在对840 ℃退火后的样品进行1%应变

卸载–3%应变再加载实验中，合金的屈服下降行为消失

但应变平台仍然存在。这表明位错密度不足是合金屈服

下降的主要原因。应变平台的形成则与Lüders带的形核

和扩展密切相关，在此过程中位错的积累和湮灭受到晶

粒尺寸的显著影响。特别是840 ℃退火试样的大晶粒尺

寸显著提高了位错积累速率，增强了加工硬化能力，从而

抑制了Lüders应变的扩展。然而在扫描电镜准原位拉伸

实验中，完全再结晶的Ti-3Al-2.5V合金则表现出连续屈

服行为[64]，这可能与合金的其他微观组织特征如晶粒尺

寸、织构特征等有关。

4.2　晶粒尺寸和形貌

晶粒尺寸及其形貌特征对合金室温屈服行为的重要

影响主要源于位错与晶界之间的交互作用[3, 9, 35–41]。

当晶粒尺寸小于某一临界尺寸时，位错滑移主导的

塑性变形机制将诱发材料呈现不连续屈服特征[3, 9, 35–37]。

不同晶粒尺寸的纯 Al[3]、纯 Cu[9]、IF 钢（interstitial-free 

steel）[36]和商业纯Ti[37]的拉伸曲线如图4所示。随着晶粒

尺寸的增大，上述单相合金均呈现从不连续屈服向连续

屈服转变的特征。

基于其变形行为特征，可将 4种合金的变形行为分

为 4类：（1）屈服后直接发生颈缩，例如 0.35 μm的纯Al

和0.2 μm的纯Cu。该类样品的晶粒尺寸最小，应变变局

域化现象最为严重；（2）屈服后出现明显的屈服下降现

象，之后继续颈缩，例如 0.59~1.03 μm的纯Al、0.3 μm的

纯Cu和 0.45~0.85 μm的 IF钢；（3）屈服后出现屈服下降

和 Lüders 应变平台，例如 1.03~2.5 μm 的纯 Al、0.51~

0.84 μm的纯Cu、0.95 μm的 IF钢和0.88~2.12 μm的商业

纯Ti；（4）屈服后直接发生加工硬化，该类样品的具有较

大的晶粒尺寸，如 12~45 μm 的纯 Al、2.43~4.2 μm 的纯

Cu、1.5~12 μm的 IF钢和2.26 μm的商业纯Ti。以上研究

普遍认为：当位错增殖速率低于其回复速率时，位错诱导

的加工硬化能力不足，从而导致不连续屈服现象的产生。

晶粒尺寸可通过影响位错的增殖与回复行为而影响屈服

行为。Li等[57]进行了不同晶粒尺寸无间隙原子钢的微柱

压缩，并在透射电镜下直接观察到了变形初期晶界吸收/

发射位错的动态过程：超细晶（小于 1 μm）试样在屈服

前，晶界会吸收预先存在的位错，导致不连续屈服；相比

之下，粗晶粒（大于1.5 μm）试样在屈服过程中，其晶粒内

部存在充足的可移动位错源，这些位错既包括已存在的

位错，也包括通过Frank-Read源在晶界形核的位错，从而

确保了连续屈服的发生。

受热机械加工及热处理工艺等因素的影响，同种合
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金发生室温不连续屈服的临界晶粒尺寸可能不同[38–40]。

例如，冷轧态纯Ti（Grade 2）在 500 ℃退火时，晶粒尺寸

随着保温时间由 5 min延长至 60 min而逐渐增大；当晶

粒尺寸为 0.88~2.12 μm时，纯Ti在拉伸过程中出现了屈

服下降和屈服平台现象[37]。类似地，冷轧态纯Ti（Grade 

2）在 600 ℃保温 30 min 后，晶粒尺寸约为 3 μm，出现

Lüders应变现象；然而分别在 280、335和 450 ℃保温 60 

min后，晶粒尺寸均小于3 μm，为连续屈服[39]。在另一项

研究中，纯 Ti 经过冷轧和退火后的晶粒尺寸为 6.6 μm

时，但仍然表现为不连续屈服[40]。经过累积叠轧焊

（accumulative roll bonding, ARB）和 500 ℃退火处理后，

商业纯Ti的晶粒尺寸为约 2 μm，表现出不连续屈服[38]。

综上所述，合金初始状态及热机械加工与热处理工艺的

差异可能导致同种合金发生不连续屈服的临界晶粒尺寸

不同，这与织构组分、织构强度及其他微观组织特征有

关，然而目前有关织构对屈服行为的影响机理尚不清晰。
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图3  Ti-3Al-2.5V合金的室温拉伸应力-应变曲线：冷轧和退火样品的工程应力-应变曲线及其虚线矩形的放大视图；A700的工程应力-时间

曲线和5个特殊时间点（Ⅰ–Ⅴ）的DIC拉伸应变（εxx）分布图；A700的标距段总应变、P1和P2点局部应变-时间曲线；A700的标距段总应

变、P1和P2点局部应变速率-时间曲线

Fig.3  Engineering stress-engineering strain curves of cold-rolled and annealed Ti-3Al-2.5V alloy at room-temperatures (a); enlarged view of the 

dashed rectangle in Fig.3a (b); engineering stress-time curve of A700 and the corresponding DIC maps depicting the distribution of the 

tensile strain (εxx) fields on the sample surface at five representative points labeled as Ⅰ to Ⅴ during the stress plateau stage. the inset shows 

an enlarged view within the time range of 110 s to 160 s (c); evolution of global strain over the full gauge length and the local strain at two 

locations of P1 and P2 indicated in Fig.3c (the inset shows an enlarged view within the time range from 0 s to 160 s (d)); variation of tensile 

strain rates as a function of time for the global strain and the local strain at P1 and P2 (e) (the black dashed boxes in Fig.3d and 3e indicate 

the Lüders strain stages)[34]

•• 2644



第 10 期 范玉容等：金属材料的室温不连续屈服行为研究现状

此外，晶粒的形貌亦会影响位错的增殖和存储，进而

影响材料的屈服行为。在奥氏体-铁素体双相中锰钢Fe-

7.5Mn-1.5Al-0.2C (wt%)中，等轴组织表现出不连续屈服

行为，而片层组织则表现为连续屈服行为[41]。两种组织

在变形前的奥氏体含量相近，表明二者发生应力诱发马

氏体相变的机率相似，即应力诱发马氏体相变不是造成

其屈服行为差异的主要原因。循环加载实验（loading-

unloading-reloading, LUR）表明，等轴组织的背应力始终

小于片层组织，即后者发生了更多的GNDs塞积。当应

变为4.7%时，等轴组织发生了不均匀变形，GNDs主要分

布在晶界和相界，晶粒内部的GNDs密度较低；片层组织

的GNDs则较为均匀的分布在晶内、晶界和相界。片层

结构更有利于GNDs的产生、存储和均匀分布，进而提高

该中锰钢的加工硬化能力，抑制Lüders应变的产生。

综上所述，当合金的晶粒尺寸小于临界晶粒尺寸时，

材料可表现为不连续屈服行为。然而该临界晶粒尺寸受

合金的组织特征（例如位错组态、织构类型和强度等）、热

机械加工及热处理工艺等因素协同作用。此外，晶粒形

貌特征（如长径比）可通过调控GNDs的空间分布特征而

影响材料的屈服行为，但目前针对晶粒形貌与屈服行为

的定量研究仍然较少，晶粒尺寸与晶粒形貌对屈服行为

的耦合作用机制也尚未得到系统研究。

4.3　相稳定性

基体相的稳定性对应力诱发相变具有重要的调控作

用，其相变临界应力与相变体积分数等因素共同影响合

金的屈服行为。现阶段有关应力诱发相变和室温不连续

屈服的研究主要集中在NiTi形状记忆合金[17, 42–44]、中锰

钢[7, 45–48]和奥氏体不锈钢[8]等体系，已经证实应力诱发相

变与室温不连续屈服行为存在强关联性。

NiTi 形状记忆合金的应变行为可分为 4 个特征阶

段[42]：（1）奥氏体的弹性变形阶段，（2）应力诱发马氏体相

变阶段，（3）Lüders应变结束后的马氏体定向阶段和（4）

马氏体塑性变形阶段。在阶段（2）中，应力诱发马氏体相

变的发生对应于拉伸曲线上Lüders应变平台的出现；当

应变量增加至 8%时，Lüders平台消失，合金进入加工硬

化阶段，此时应力诱发马氏体发生完全的定向排列和退

孪生，即阶段（3）；当应变量进一步增加至 10 %时，应力

诱发马氏体中形成大量位错，标志着合金进入阶段（4）。

值得注意的是，即使Lüders平台结束，NiTi合金中仍存在

一定量的残余奥氏体，这表明应力诱发马氏体相变的完
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图4  室温下所选纯Al试样的拉伸应力-应变曲线；通过HPT和退火处理后，具有不同晶粒尺寸Cu试样的拉伸工程应力-应变曲线（颈缩起

始点用方形符号标记）；ARB处理和退火 IF钢的工程应力-应变曲线（具有不同的晶粒尺寸，从0.45到12 μm）；在500 ℃退火不同时间

Ti试样的拉伸变形曲线［37］

Fig.4  Tensile stress-strain curves for selected Al specimens at RT[3] (a); tensile engineering stress-strain curves of the Cu specimens with different 

grain sizes after processing by HPT and annealing (the necking initiation points were marked by open square symbols)[9] (b); engineering 

stress-strain curves of the ARB processed and annealed IF steel with different mean grain sizes ranging from 0.45 μm to 12 μm[57] (c); 

tensile deformation curves of the Ti samples annealed at 500 ℃ for different time[37] (d)
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成存在滞后效应，并未完全与Lüders平台的结束同步。

DIC技术较好地揭示了NiTi合金在应力诱发马氏体

阶段的力学行为及应变演化特征[43]。如图5a所示，在拉

伸过程中，NiTi合金在约 360 MPa应力条件下表现出一

个较大的Lüders应变平台，应变范围约为 1%~7%，在应

变平台阶段存在应力波动及变形不稳定现象。在此过程

中，拉伸应变的分布和演化如图 5b 所示，Lüders 带在

177 s时形成并开始沿着拉伸轴向扩展，在 750 s时扩展

至整个样品标距段。同时，在图5c所示的剪切应变分布

和演化图中，横向应力分量诱发了B2奥氏体向B19′马氏

体相变，并伴随相反方向的横向剪切应变以实现协调变

形。当应变为 1%~3% 时，Lüders 带以单带模式进行扩

展。随着应变增大，在单个Lüders带内部出现了方向相

反的剪切应变。这样的剪切应变会引发局部平面内的弯

矩，当弯矩达到临界值时，触发Lüders分支形成。这些分

支在试样两侧横向交替出现，且剪切应变方向相反。对

于每个横向分支与其所在间隙之间也会产生相反的剪切

应变（图5cⅠ），这种试样左右两侧以及分支与间隙之间的

双重交替剪切应变机制，确保了横向应变的有效协调。

Li等[17]通过对NiTi合金 Lüders应变平台中的动态

应变分析提出了一种新的机制模型。NiTi合金的应力诱

发马氏体相变触发局部应变速率骤升（局部应变速率可

达2.23×10-2 s-1），该应变速率远高于拉伸试验机的位移速

率。该动态应变速率失配现象需通过样品的弹性应变收

缩实现负应变速率补偿，而弹性应变收缩引起的应力下

降，标志着Lüders变形的开始。

中锰钢和奥氏体不锈钢的不连续屈服行为与应力诱

发马氏体相变密切有关，其本质受控于基体奥氏体相的

稳 定 性[2, 7–8, 45]。 Wang 等[2] 利 用 DIC 和 红 外 热 处 理

（infrared thermal processing, ITP）等手段研究了双相组织

中锰钢Fe-7Mn-0.14C-0.23Si (wt%)在拉伸过程中不连续

屈服现象的动力学和热力学特征。合金为晶粒尺寸小于

10 μm的铁素体和奥氏体两相组织。Lüders带首先在试

样的应力集中区域形核，该区域的局部应变呈现以 12 s

为周期和 7×10-3 s-1的准线性增长特征，随后Lüders带以

恒定速率向试样其他区域扩展。X射线衍射和表面硬度

测试结果表明，Lüders带扩展区域发生了显著的应力诱

发马氏体相变。

在超细晶中锰钢 Fe-7.5Mn-1.5Al-0.2C (wt%)中，晶

粒细化引发的加工软化效应会促进应变局域化现象；与

此同时，应力诱发马氏体相变可有效提升局部变形区域

的加工硬化能力[7]。这种加工硬化与加工软化效应之间

的竞争与动态平衡机制，驱动Lüders带从较硬区域向较

软区域逐步扩展，并伴随有较大的应变平台。

中锰钢Fe-10Mn-0.05C-1.63Al (wt%)在600和650 ℃

保温 6 h后空冷，分别得到 IA600和 IA650两种试样，均

为超细晶铁素体和残余奥氏体组织。残余奥氏体含量分

别为 36%和 40%。退火温度的提高导致奥氏体含量增
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图5  NiTi的单个和分支Lüders带变形特征：应力-应变曲线；在Lüders带形成和扩展过程中，轴向应变场随时间的变化规律；拉伸应力诱发

马氏体相变过程中NiTi样品内剪切应变的演化

Fig.5  Deformation modes of single and branched Lüders bands of NiTi: (a) nominal stress-nominal strain curves; (b) axial strain fields of the NiTi 

sample at progressive moments during the formation and propagation of the Lüders band; (c) occurrence of shear strains within the NiTi 

sample during tensile stress-induced A→M transformation[43]
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加，但其稳定性和层错能降低。两种试样的Lüders应变

分别约为 5.5%和 3%[45]。DIC结果表明两者的Lüders带

是由多个局部塑性区组成：IA600和 IA650试样的塑性区

大小分别约为1和30 μm，后者塑性区中的奥氏体中存在

不同滑移系的层错交叉，这为马氏体相变提供了形核点。

除此之外，IA600试样在0.5%应变下，中锰钢中的铁素体

几乎没有发生变形，而奥氏体中出现大量层错。即

IA600试样的铁素体为硬相、奥氏体为软相。该试样的

Lüders带形成机制如下：奥氏体作为软相，先出现层错和

应力集中现象，层错可作为马氏体形核点；马氏体转变引

起的体积膨胀和应力集中使周围的晶粒发生变形，形成

局部塑性变形区，多个塑性变形区组合为Lüders带。而

IA650试样的马氏体相变驱动力增大，促进了马氏体转

变，提高了材料的加工硬化能力从而减小了Lüders应变。

超细晶奥氏体不锈钢中也存在不连续屈服现象[8]。

通过冷轧和退火得到超细晶的 304奥氏体不锈钢，其室

温和 200 ℃高温下拉伸的结果如图 6所示[8]。在室温拉

伸试验中，304奥氏体不锈钢在屈服下降后出现Lüders

应变平台，其标距段形成了与加载方向呈60°的应变带，

并随着拉伸过程持续扩展，直至试样最终断裂（图 6a）。

宏观应变为 2% 时的 SEM 图像和相图如图 6b 所示，在

Lüders带内，随着局部应变的增大，马氏体相含量增大，

最高可达到 72%。在 200 ℃高温拉伸试验中，试样在屈

服下降后直接进入颈缩软化阶段，断裂延伸率仅为12%。

虽然标距段同样发现了与加载方向呈60°的应变带，但并

未出现明显扩展，且该区域随即发生颈缩现象（图 6c）。

断口附近的马氏体相含量仅为 31%（图 6d）。这是由于

在高温条件下奥氏体相稳定性显著提高，应力诱发马氏

体相变受到明显抑制。这证明了应力诱发马氏体相变是

导致超细晶奥氏体不锈钢出现Lüders应变的关键原因。

奥氏体钢Lüders应变的形成过程不仅受应力诱发马

氏体相变调控，而且与位错演化动力学密切相关[46]。在

传统的标准狗骨状拉伸试样中，Lüders应变区域表面有

明显的起伏且应变过渡范围小，不利于局部变形组织分

析和应变定量分析。Ma等[46]设计了一种具有厚度变化

的异形试样，可以在其横向方向附加几何约束并引入梯

度应力，从而使试样在横向上产生梯度Lüders应变，并进

行变形组织和应变定量分析。如图7a所示，以Fe-0.14C-

7.14Mn-0.23Si (wt%)中锰钢为研究对象，其初始组织由

超细晶铁素体和33.0%的残余奥氏体组成。在室温拉伸

试验中，标准狗骨状试样表现出约 16%的Lüders应变。

异形拉伸试样的结果显示，当局部Lüders应变增至 10%

时，残余奥氏体含量从初始的 33.0%显著下降至 9.5%。

随着局部Lüders应变进一步增至 16%，残余奥氏体含量

保持不变。因此，应力诱发马氏体相变主要发生在

Lüders 应变的初始阶段（0%~10%）。图 7b~7e 为不同

Lüders应变阶段的变形组织观察结果和示意图分析，在

0%~10%的应变阶段，中锰钢的残余奥氏体快速转变为

马氏体，并在相界和晶界处产生了大量GNDs；当应变达

到 10%~16%时，应力诱发马氏体相变趋于饱和，相界和

晶界的GNDs持续增加，同时在晶内和马氏体内部也存

在位错增殖，此时位错主导了中锰钢的加工硬化能力。

基体相含量也会影响中锰钢室温屈服的连续性。例

如，冷轧态中锰钢Fe-0.05C-6Mn-1Al-1.5Si (wt%)分别在

760、770和780 ℃保温3 min，得到试样均为超细晶组织。

奥氏体相含量分别是 23.1%、25.5%和 19.0%。接着水冷

将奥氏体转变为马氏体相，含量分别是 1.4%、2% 和

11.4%。3 个试样的 Lüders 应变分别为 2.4%、1.1% 和

0.9%[47]。这一现象可以通过位错理论进行合理解释：初

始马氏体相含量的增加会导致材料中初始可移动位错密

度相应提高，进而提高了材料的加工硬化能力，从而减小

了Lüders应变。

综上所述，中锰钢和奥氏体不锈钢在室温下表现出

的不连续屈服行为，与应力诱发马氏体相变和位错增殖

密切相关，但二者的动态竞争与协调机制仍未得到系统

研究。为解析相变驱动力和位错密度和分布的交互作用

和变形机理，需结合原位实验与晶体塑性有限元模拟等

方法，量化评估各影响因素的作用权重，进而构建包含相

变动力学与位错演化的多物理场本构模型，为精确描述

和预测室温屈服行为提供理论框架。

4.4　第二相

第二相颗粒通过调控合金相界面能[29, 49]、位错密

度[50]以及变形孪晶特征[51–52]等因素，显著影响合金的屈

服行为。

在 Fe-0.85C-0.40Mn-0.25Si-0.009P-0.004S (wt% )合

金中，其铁素体（α）-渗碳体（θ）相界面特征对合金的屈服行

为具有重要影响[49]。通过热轧，热轧+700 ℃保温810 ks（θ

相球化），冷轧+700 ℃保温810 ks（再结晶-θ相球化）获得3

种样品，分别记为PA、SA和RA试样。拉伸试验结果表

明，PA和SA试样均表现出连续屈服特征，而RA试样则出

现了明显的屈服下降现象并伴随Lüders应变产生。其中，

PA和SA试样中的α-θ相晶体取向符合Pitsch-Petch关系，

相界面为半共格结构；RA试样中的α-θ相晶体取向偏离

Pitsch-Petch关系，形成非共格界面。同步辐射和中子衍射

分析表明，SA试样的半峰宽显著大于RA试样，表明前者

含有更高的缺陷密度。此外，纳米压痕试验结果揭示出塑

性变形的难易程度存在以下规律：半共格相界面<晶界=非

共格相界面<无位错晶粒内部=理论强度。以上结果表明，

在PA和SA试样中，半共格相界面作为有效位错源，能够

促进位错的产生，激发周围晶粒的塑性变形，从而实现连

续屈服。而在RA试样中的非共格相界面需要更大的临界

分切应力启动位错，当位错开始大量增殖时通过加工软化
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效应降低流变应力，这种特征性行为导致了屈服下降现象

以及后续Lüders应变的产生。

在AA5182合金中，通过控制凝固速率及表面平整

处理后，合金获得了不同晶粒尺寸与初始位错密度，表现

出不同的屈服连续性[50]。在标准凝固速率、未进行表面

平整处理的条件下，随着晶粒尺寸从(10±6) μm增加至

(62±22) μm，合金在拉伸时始终存在Lüders应变平台，且

其大小 εL（%）与晶粒尺寸 d（μm）呈 Hall-Petch 关系，即

εL ∝ d  –0.5。当对标准凝固速率的试样进行表面平整处理

后，Lüders应变完全消失，这证明初始位错密度不足是

Lüders应变产生的主要原因。值得注意的是，在慢凝固

速率条件下，即使未进行表面平整处理，该合金的屈服平

台同样消失，该现象与析出相的产生有关。在慢凝固过

程中，AA5182合金中生成了Al13(Mn, Fe)6和Al15FeMn3Si2析

出相，析出相与基体之间的热膨胀系数差异及其导致的

体积不匹配效应，会在两相界面处诱发GNDs的形核与

增殖，其密度可通过公式（7）计算：

n = A∙∆α∆T
b
∙a （7）

式中，A是与析出相形貌相关的常数，立方形析出相的A≈
3，椭球形的A更小；Δα是热膨胀系数差，ΔT是温度差；b

是Al的柏氏矢量；a是立方型析出相的尺寸。慢速凝固

过程中析出相与基体相界面处存在的大量GNDs消除了

Lüders应变平台。

析出相可调控变形孪晶特征，进而影响合金的屈

服行为。镁合金的不连续屈服现象主要由变形孪晶

主导，当变形孪晶受到抑制时，不连续屈服现象也会

随之减弱[51–52]。在 AZ31 镁合金中，当{ 10
-
1 2 }变形孪

晶的横纵比达到一定范围，且在晶界发生扩展的变形

孪晶比例达到约 0.33，才会发生 Lüders 应变[52]。在
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图6  超细晶304奥氏体不锈钢在25和200 ℃下的拉伸应力-应变曲线和相应的应变分布图

Fig.6  Nominal stress-strain curves of the UFG austenitic stainless steel specimens and corresponding tensile strains (εxx) maps obtained by DIC 

analysis at 25 and 200 °C (a, c); SEM image of the gauge section of the specimen after tensile test at room temperature at a strain of 0.2 and 

corresponding EBSD phase maps obtained within the Lüders band (b); SEM image of the gauge section near fracture surface of the 

specimen after tensile test at 200 °C and corresponding EBSD phase maps within the necked region[8] (d)
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Mg-4.5Zn(wt%)合金中，也存在相同的结论[51]。通过对

该合金进行不同的热处理，分别得到不含析出相（AE）

和含有析出相（PA）的试样。AE 试样的晶粒尺寸约为

20 μm，具有强烈的基面//压缩方向织构，PA 试样中时

效析出的第二相平行于基体的<0002>方向。AE 试样

在压缩时有明显的屈服应变平台，PA试样几乎没有屈

服应变平台。中断压缩试验后进行变形组织表征，AE

试样和 PA试样中变形孪晶的横纵比 q、数密度NA和跨

晶界比例分别为 0.05 和 0.03、4400 和 9300 mm–2、0.57

和 0.28。利用公式

1
q

=
2sGβ'
τ–τ *

G

–
11
5

（8）

式中，τ为孪晶剪切系统的剪切应力，τ *
G为孪晶生长的摩

擦力，s为孪晶剪切应变的大小，G为剪切模量，β'为松弛

因子<1。计算可以得到，析出相的存在使得变形孪晶生

长摩擦力增大了50~56 MPa，这使得PA试样中变形孪晶

横纵比减小、跨晶界比例的降低，且数密度增加，最终抑

制屈服平台。

析出强化作为材料强化机制中的重要组成部分，其

对屈服行为的调控作用具有重要的理论价值和实际意

义。然而，目前关于析出相对合金屈服行为影响的研究

尚不充分，相关文献报道较为有限。

5　总结与展望

金属材料在室温下的不连续屈服行为是一个涉及多

尺度、多机制的复杂物理现象。研究表明，合金成分、再

结晶程度、晶粒尺寸与形貌、相组成及其稳定性及第二相

等微观组织特征均对该行为产生显著影响。当前研究虽

已揭示了这些因素与不连续屈服之间的关联，并初步阐

明了相关变形机制和加工硬化行为，但对于不连续屈服

的完整理论框架及其微观机理仍有待进一步探索。为深

入理解和准确表征金属材料的室温不连续屈服行为，需

着重关注以下几个关键问题：

（1）合金屈服行为受成分及微观组织等多因素影响。

不同合金体系因其间隙及置换元素对位错增殖及运动行

为的影响不同，往往表现出不同的屈服行为特征。此外，

合金成分同合金的晶粒尺寸、形貌特征和晶体取向等多

尺度微观组织特征协同影响合金的屈服行为。需结合先

进的实验表征手段与理论分析方法进行定量研究，揭示

多因素协同作用的动态机制。

（2）屈服连续性本质上是多种变形机制动态竞争的

结果，反映了材料从弹性变形向塑性变形过渡的平滑程

度。当屈服过程中的变形机制能有效分散应力、降低局

部应力集中时，材料的屈服行为将表现为连续屈服，从而

减少意外断裂或失效的风险。因此，深入研究金属材料

在屈服过程中的变形机制（如位错滑移、变形孪晶、应力

诱发相变等）对于全面理解其屈服行为具有重要意义。

（3）目前仍缺乏能够准确描述金属材料不连续屈服

阶段变形行为的本构模型。未来研究有望通过创新实验

技术（如高分辨数字图像相关法）与先进理论方法（如晶

体塑性有限元模拟）的结合，建立包含相变动力学与位错

演化的多物理场本构模型，实现对不连续屈服现象的定

量化表征和机理揭示，为金属材料的设计优化与工程应

用提供科学依据。
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图7  Fe-0.14C-7.14Mn-0.23Si （wt%）合金的工程应力-应变曲线，EBSD相分布图，异形拉伸试样示意图及相应的Lüders带前沿区域等效应

变分布图；异形试样中等效应变为0、6%、10 %和16%的不同位置的微观组织TEM照片；微观组织演变示意图

Fig.7  Tensile behavior of Fe-0.14C-7.14Mn-0.23Si (wt%) (insets are EBSD phase map, schematic illustration of the special-shaped specimen, and 

corresponding DIC-calculated equivalent strain distribution map of the Lüders front region) (a); bright-field TEM images showing the 

microstructures at various locations with equivalent strains of 0% (b), 6% (c), 10% (d) and 16% (e) in the special-shaped specimen; sketch 

of the microstructure evolution (f)[46]
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Research Progress on Room-Temperature Discontinuous Yielding Behavior of 

Metal Materials

Fan Yurong, Xue Xiangyi, Lai Minjie, Li Jinshan, Luo Ting

(State Key Laboratory of Solidification Processing, Northwestern Polytechnical University, Xi’an 710072, China)

Abstract: Discontinuous yielding of metal materials during room-temperature deformation is a critical scientific issue that significantly affects 

their mechanical properties and application safety. This review summarized recent research advancements in this field, with a focus on the 

characteristics, influencing factors, and underlying mechanisms of discontinuous yielding. The discontinuous yielding phenomenon was mainly 

characterized by a yield drop and a stress plateau on the stress-strain curve. Results show that microstructural characteristics such as alloy 

composition, degree of recrystallization, grain size and morphology, as well as phase composition and stability, serve as primary factors 

influencing discontinuous yielding. These factors affect the yielding behavior by regulating dislocation movement and deformation mechanisms. 

Furthermore, the intrinsic relationship among discontinuous yielding, room-temperature deformation mechanism, and the work hardening 

behavior in metallic materials was explored. Based on current research, future studies should focus on the microstructure regulation, alloy design, 

deformation mechanisms, and the development of constitutive models to deepen the understanding of discontinuous yielding and to provide a 

foundation for optimizing material properties.
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