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等温贝氏体转变对CMnAlＧTRIP钢残余
奥氏体稳定性及力学性能的影响

黄慧强∗,邸洪双∗∗,张天宇,闫宁,龚殿尧∗∗∗
东北大学轧制技术及连轧自动化国家重点实验室,辽宁 沈阳１１０８１９

摘要　采用连续退火工艺对CMnAlＧTRIP钢进行处理,获得了不同贝氏体区等温温度和不同等温时间下的钢板样

品,结合扫描电镜、电子探针、电子背散射衍射、透射电镜、X射线衍射等检测手段对经不同工艺处理后的钢的组

织、元素分布及残余奥氏体进行表征,研究了不同贝氏体等温条件下残余奥氏体的稳定性及其对实验钢塑性和加

工硬化的影响.结果表明:不同工艺处理后的实验钢的组织均由铁素体、贝氏体、残余奥氏体及少量马氏体组成;

随着等温温度从３８０℃升高到４２０℃,残余奥氏体的体积分数逐渐增大,残余奥氏体中碳的质量分数逐渐增大,强
塑积逐渐增大;之后随着温度继续升高到４６０℃,残余奥氏体的体积分数逐渐减小,残余奥氏体中碳的质量分数逐

渐减小,强塑积逐渐降低;在等温温度为４２０℃时,残余奥氏体的稳定性较高,实验钢的综合力学性能最优,保温时

间为１８０s时,残余奥氏体的体积分数为１０．７％,残余奥氏体中碳的质量分数为１．０６９％,实验钢的屈服强度为

４５５MPa,抗拉强度为６８１MPa,断后伸长率为３１．７％,强塑积达到了２１．５９GPa％.等温时间延长有利于贝氏体转

变,增加残余奥氏体的含量及稳定性,提高TRIP钢的综合力学性能.足够多的残余奥氏体是发生TRIP效应的条

件,适当的稳定性是提供持续加工硬化、增大钢塑性的保证.
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EffectsofIsothermalBainiteTransformationonStabilityof
RetainedAusteniteandMechanicalPropertiesofCMnAlＧTRIPSteel
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Abstract　AcontinuousannealingprocessisusedtotreattransformationＧinducedplasticity TRIP steelcontaining
carbon manganese andaluminumandobtainthesteelＧplatesamplesatdifferenttemperaturesandholdingtimeof
isothermalbainitetransformation IBT 敭Further themicrostructure elementdistribution andretainedaustenite
ofthesteeltreatedbydifferentprocesseshavebeencharacterizedusingscanningelectronmicroscopy electronprobe
microanalysis electronbackscattereddiffraction transmissionelectronmicroscopy andXＧraydiffraction敭The
stabilityofretainedausteniteunderdifferentbainiteisothermalconditionsanditseffectsontheplasticityandwork
hardeningofexperimentalsteelarestudied敭Theresultsdenotethatthemicrostructureofexperimentalsteeltreated
bydifferentprocessescomprisesferrite bainite retainedaustenite andsmallamountsofmartensite敭With
increasingthetemperatureofIBTfrom３８０℃to４２０℃ thevolumefractionofretainedaustenite massfractionof
carboninretainedaustenite andproductoftensilestrengthandelongationincreasegradually敭Asthetemperature
ofIBTfurtherincreasingupto４６０ ℃ thosethreeparametersdecreasegradually敭AttheIBTtemperatureof
４２０℃ thestabilityofretainedausteniteaswellasthecomprehensivemechanicalpropertiesareobservedtobe
optimal敭WhenthetimeforholdingthetemperatureofIBTat４２０℃is１８０s thecorrespondingvolumefractionof
retainedausteniteis１０敭７％ massfractionofcarboninretainedausteniteis１敭０６９％ yieldstrengthis４５５MPa 
tensilestrengthis６８１ MPa totalelongationis３１敭７％ andtheproductoftensilestrengthandelongationis
２１敭５９GPa％敭TheextensionofholdingtimeofIBTcanacceleratethebainitetransformation improvethevolume
fractionandstabilityoftheretainedaustenite andenhancethecomprehensivemechanicalpropertiesofTRIPsteel敭
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ItisnecessarytoensuresufficientvolumefractionoftheretainedaustenitetoinducetheTRIPeffect ensureproper
stabilityduringcontinuousworkhardening andimprovetheplasticity敭
Keywords　materials retainedaustenite transformationＧinducedplasticityeffect mechanicalproperty work
hardening
OCIScodes　１４０敭３３９０ １６０敭３９００

１　引　　言

为了满足汽车制造业对能源利用效率和安全

性的需求,相变诱导塑性(TRIP)钢作为能够实现

轻量化[１]和较好强塑性[２]的汽车用钢,近几十年

来被广泛地研究和应用[３Ｇ６].TRIP钢作为先进高

强钢的代表,多用于汽车的安全零部件.残余奥

氏体作为提升钢铁力学性能的关键组织,其稳定

性直接决定了拉伸过程 TRIP效应的加工硬化作

用,而残余奥氏体的力学稳定性又主要取决于其

碳含量.目前 TRIP钢的生产主要采用两相区保

温加等温贝氏体转变的连续退火工艺.在连续退

火工艺中,提升奥氏体中碳含量的阶段主要有三

个[７].第一个富碳阶段主要发生在两相区保温过

程中.通常情况下,两相区退火温度主要取奥氏

体质量分数为５０％的温度.在这个阶段,由于铁

素体和奥氏体中碳的固溶度不同,随着保温时间

延长,铁素体会向奥氏体中持续输碳.第二次富

碳是在随后的冷却阶段,由于一部分奥氏体会在

冷却过程中相变为铁素体,因此碳会从新生成的

铁素体中向奥氏体中富集.在等温贝氏体转变阶

段,奥氏体中第三次富集的碳来源于贝氏体,经过

这次富集之后的奥氏体能够最终保留至室温.因

此,等温贝氏体转变之后的微观组织中存在一定

量的低碳或无碳贝氏体具有重要意义,能在很大

程度上决定最终残余奥氏体的含量和稳定性.
值得注意的是,通过合金化稳定铁素体能够促

进无碳贝氏体的形成,防止奥氏体中的碳流失.

TRIP钢生产中一个很关键的步骤是,将带钢置于

贝氏体区进行等温转变(IBT).在贝氏体温度区间

(３２５~４７５℃),最终贝氏体的体积分数随着贝氏体

区等温时间的延长而增加.在C曲线上的“鼻尖”
温度(约４００℃,根据钢的成分不同会有所变化)进
行贝氏体区保温,有利于奥氏体中碳的富集,增加最

终室温下残余奥氏体的含量,从而缩短必要的等温

时间.TRIP钢的绝大多数研究描述的是４００℃的

等温模拟,一些学者通过考虑数据管控(HDG)操
作,研究了等温温度(４６５~４７５℃)的影响[８Ｇ１１].如

Pichler等[１２]认为:铝质量分数为１．３％~１．６％的

TRIP钢在４００℃下的贝氏体转变速度较慢,而在

４９０℃时贝氏体转变的驱动力较小,因此观察到奥

氏体中富集的碳含量不大;在４３０℃时的实验结果

显示贝氏体转变量较大且试样中的残余奥氏体较

多,因此该温度为热浸镀锌的最优工艺温度.在贝

氏体转变初期,剩余的奥氏体较多,但是碳含量较

低.随着贝氏体等温时间延长,贝氏体转变增加,奥
氏体逐渐减少,未转变的奥氏体中含碳量增加.如

果钢中含有能阻碍贝氏体中碳化物析出的合金元

素,则奥氏体就能够通过碳配分而增大稳定性.但

若等温时间过长,残余奥氏体的稳定性就会随着碳

化物的形成而降低.在贝氏体区等温对贝氏体转变

动力学的影响在很大程度上取决于化学元素.对于

不同铝硅含量的TRIP钢,贝氏体区等温时间超过

３min,钢中的铝含量越高,其残余奥氏体及其中的

碳含量越多[１３].贝氏体转变是铁奥相界面促进作

用和界面附近高碳、锰等合金元素阻碍作用竞争的

结果[１４].从动力学角度分析也可以显而易见地得

出[１５]:铝能促进贝氏体转变,特别是在接近热浸镀

锌的温度下.
本文 所 用 实 验 钢 (CMnAlＧTRIP 钢)是 在

０．１５CＧ２Mn钢基础加入一定量的铝冶炼而成的,目
的是扩宽 TRIP钢在两相区退火的工艺窗口.对

CMnAl系冷轧TRIP钢进行连续退火处理,然后采

用搭载电子背散射衍射(EBSD)系统的扫描电镜

(SEM)分析组织的演变规律,采用 X 射线衍射

(XRD)仪检测不同样品中残余奥氏体的含量及其

中的碳含量,采用电子探针(EPMA)扫描碳元素在

组织中的分布情况,采用透射电镜(TEM)表征残余

奥氏体的形貌和分布,对残余奥氏体及其稳定性进

行讨论分析.通过单向室温拉伸实验测试高铝

TRIP钢在不同贝氏体等温处理后的力学性能,并
对最佳温度条件下的实验钢进行不同时间的等温处

理,以研究残余奥氏体对持续加工硬化的作用,确定

最优工艺,为实际工业生产提供参考.

２　实验材料与方法

实验所用高铝 TRIP钢为真空感应炉熔炼而

成,其化学成分如表１所示.采用FormastorＧFII
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型淬火/相变膨胀仪对加热过程中奥氏体转变的

初始温度Ac１和终了温度Ac３进行检测,测试过程

为将尺寸为FFFΦ３mm×１０mm的铸态圆柱试样

(其中FFFΦ 为底面直径)在膨胀仪中以１０℃s－１

的升温速率加热到５００℃,再以０．０５℃s－１的升

温速率缓慢升温到１２００ ℃,保 温１８０s后 再 以

１０℃s－１的速率降至室温,根据膨胀曲线结果得

到Ac１和Ac３分别为６８５℃和９６４℃.马氏体转变

起始温度 Ms＝４０５℃由经验公式给出[１６].Mn、

Al等合金元素都有扩大两相区的作用,使得实验

TRIP钢的两相区较宽,故可供研究的工艺窗口

较大.
表１　实验钢的化学成分

Table１　ChemicalcompositionsofexperimentalTRIPsteel

Element C Mn Al Si P S Fe
Massfraction/％ ０．１５ ２．０ １．２ ０．０６ ０．００３ ０．００３ Bal．

　　将实验钢铸锭在箱式炉中加热到１２００℃并

保温２h,使钢的组织均一化;然后在奥氏体温度

区进行５道次热轧,实验钢的厚度从５０mm减小

到５．６mm;采用盐酸溶液酸洗后,再以７５％的压

下率将实验钢板冷轧至１．４mm;最后在CASＧ１２０
型多功能退火模拟实验机上进行退火处理.研究

贝氏体温度及等温时间影响的实验方案如图１
所示.

图１ 冷轧实验钢的连续退火工艺.(a)不同贝氏体温度下的连续退火;(b)不同等温时间下的连续退火

Fig敭１ ContinuousannealingprocessofcoldＧrolledexperimentalsteel敭 a Continuousannealingatdifferent
bainitetemperatures  b continuousannealingatdifferentholdingtime

　　对不同工艺处理后的实验钢板的纵侧面进行研

磨和机械抛光,采用体积分数为４％的硝酸酒精溶液

腐蚀试样,采用ZEISSULTRA５５型SEM观察实验

钢的微观形貌,采用EPMA观测碳元素分布;将试样

在电解抛光液(高氯酸和酒精的体积比为１∶７)中进行

电解抛光,然后进行EBSD分析.取板面进行XRD
检测,分析试样中残余奥氏体的含量及残余奥氏体中

的碳含量.残余奥氏体的形貌特征采用TecnaiG２
F２０型的TEM进行观察,透射试样是直径为３mm、
厚度为５０μm的小圆片经过电解双喷(双喷液为酒

精、高氯酸和水的体积比为１３∶２∶１的溶液)后制得的.
按照A２５标准制取拉伸试样,在１００kN万能试验机

上进行单向拉伸,拉伸速度为２mm/min.

３　实验结果

３．１　显微组织

图２和图３分别为实验钢在不同等温温度和等

温时间下的SEM形貌,可以看到:不同工艺条件下

得到的实验钢的组织均由铁素体、贝氏体、残余奥氏

体、少量马氏体和马奥岛(M/A)组成;灰色的凹陷

组织为铁素体F,浮凸呈板条状为马氏体 M,粒状和

棒状组织为贝氏体 B,残余奥氏体 RA 或马奥岛

M/A为亮 白 色 组 织,且 主 要 分 布 在 铁 素 体 晶 界

处[１７Ｇ１８].当等温温度为３８０℃时,如图２(a)所示,
组织中含有大量的板条状马氏体,只有少许粒状贝

氏体依附在原奥氏体晶界处.随着等温温度升高到

４００℃,如图２(b)所示,马氏体明显减少,贝氏体以

粒状贝氏体形式依附在原奥氏体晶界和铁素体晶粒

内.当等温温度为４２０℃时,如图２(c)所示,贝氏

体略有长大,马氏体消失,残余奥氏体或马奥岛则依

附在铁素体与贝氏体晶界处.随着等温温度升高到

４４０℃和４６０℃,如图２(e)和图２(f)所示,贝氏体孕

育期缩短,在相同的等温时间内,贝氏体长大明显.
实验钢在４２０℃等温１０s后,组织中存在大量

板条状马氏体与少量贝氏体,如图３(a)所示.因为

在这种情况下,等温时间较短,贝氏体来不及长大,

１１０２００４Ｇ３
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图２ 实验钢在不同等温温度下的SEM形貌.(a)３８０℃;(b)４００℃;(c)４２０℃;(d)４４０℃;(e)４６０℃
Fig敭２ SEMimagesofexperimentalsteelatdifferenttemperaturesofIBT敭

 a ３８０℃  b ４００℃  c ４２０℃  d ４４０℃  e ４６０℃

图３ 实验钢在４２０℃等温不同时间后的SEM形貌.
(a)１０s;(b)６０s;(c)１８０s;(d)３００s

Fig敭３ SEMimagesofexperimentalsteelat４２０℃fordifferent
holdingtimeofIBT敭 a １０s  b ６０s  c １８０s  d ３００s

过冷态奥氏体富碳不充足,在冷却到室温的过程中

大量过冷奥氏体转变为板条状马氏体.随着等温时

间延长到６０s,如图３(b)所示,板条马氏体含量明

显减少,贝氏体与马氏体都生长在铁素体晶界处,残
余奥氏体也是主要以马奥岛的形式沿原奥氏体晶界

分布.在４２０℃等温１８０s后,如图３(d)所示,板条

状马氏体明显减少甚至消失,组织主要为贝氏体、铁
素体和马奥岛.

采用电子探针对等温温度为４２０℃的试样进行

面扫描,可以得到碳原子扩散随等温时间变化的关

系.从图４可以看出:等温时间为６０s时,碳元素

主要分布在突出的马氏体与马奥岛中,贝氏体中的

碳含量较高,这可能是因为等温时间较短,贝氏体中

的碳原子没来得及扩散,当等温时间延长到３００s
时,扩散至奥氏体中的碳原子明显较多.

３．２　残余奥氏体形貌与分布

当等温贝氏体转变温度为４２０℃时,随着等温

时间延长,残余奥氏体分布的变化情况如图５所示,
这里取等温时间分别为６０s和３００s进行比较分

析,图中红色标记的部分为面心立方(FCC)结构残

余奥氏体,其他部分为体心立方(BCC)结构组织,少
量黑色不识别区域为马氏体组织.从图５可以看

出:残余奥氏体大都分布在铁素体晶界处,只有少量

细小的残余奥氏体组织分布在铁素体晶粒内部;随
着等温时间延长,残余奥氏体形貌和分布没有显著

差异,马氏体组织逐渐消失.
由于不同工艺下的残余奥氏体的形貌与分布没

有显著差别,为进一步分析残余奥氏体的形貌特征,
图６给出了实验钢在４００℃等温１８０s后的TEM
形貌.实验钢中的残余奥氏体以薄膜状为主,如
图６(a)、(b)所示,分布在铁素体边界,宽度约为

２００nm.另外还存在一小部分块状残余奥氏体,如
图６(c)、(d)所示,这些奥氏体分布在贝氏体与原始

奥氏体的晶界处,且基本上以马奥岛的形式存在.
当发生塑性变形时,由于稳定性不同,残余奥氏体依

次发生TRIP效应,相变成孪晶马氏体.

３．３　应力Ｇ应变曲线

图７(a)、(b)分别为在不同贝氏体区温度下保

温１８０s和在４２０℃下等温不同时间的实验钢的工

程应力Ｇ工程应变曲线,各图中的小图给出了屈服阶

段的放大图.当等温温度为３８０℃时,应力Ｇ应变曲
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图４ 实验钢在４２０℃等温不同时间后的SEM形貌和EPMA图.(a)(b)６０s;(c)(d)３００s
Fig敭４ SEMandEPMAimagesofexperimentalsteelatdifferentholdingtimeofIBT敭 a  b ６０s  c  d ３００s

图５ 实验钢在４２０℃等温不同时间后的EBSD分析图.(a)６０s;(b)３００s
Fig敭５ EBSDanalysisimagesofexperimentalsteelatdifferentholdingtimeofIBT敭 a ６０s  b ３００s

图６ 残余奥氏体的TEM形貌.(a)(b)薄膜状残余奥氏体;(c)(d)块状残余奥氏体

Fig敭６ TEM micrographsofretainedaustenite敭 a  b FilmＧlikeretainedaustenite  c  d blockＧlikeretainedaustenite

线没有屈服平台,表现为连续屈服.这主要是因为

实验钢温度从两相区降至较低的贝氏体区时,已达

到马氏体的形成温度,形成了一定数量的马氏体;一
方面体积膨胀在铁素体中诱发高密度位错[１９],另一

方面马氏体对碳的消耗使得铁素体中碳含量较少,
不会形成柯氏气团,没有屈服平台,表现为连续屈

服[２０].随着贝氏体区温度升高到４００℃,应力Ｇ应变

曲线开始出现明显的屈服平台,表现为非连续屈服,
这是因为温度升高后,铁素体晶粒内部的位错密度降

低了,单位体积碳原子数量增多了.如图７(a)的２＃
曲线所示,力学性能上表现为屈服强度略有降低.随

着等温温度继续上升,铁素体中的位错减少,残余应

力消除,屈服强度逐渐降低[２１].当等温温度超过

４２０℃之后,随着等温温度的继续升高,贝氏体相变
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驱动力减小,一部分奥氏体会在冷却阶段相变成二次

马氏体,导致抗拉强度升高,伸长率不断降低.
当等温时间较短时,如图７(b)的１＃曲线所示

等温１０s,实验钢表现为连续屈服,屈服强度较低,
抗拉强度较高.这是因为等温时间较短,贝氏体转

变未完成,奥氏体富碳不足,稳定性较差,容易在接

下来冷却到室温的过程中相变为马氏体,挤压周围

的铁素体,使位错脱离C、N形成的柯氏气团的钉扎

作用而启动,最终的应力Ｇ应变曲线无明显的屈服平

台[２２].随着等温时间延长,贝氏体增多,奥氏体中

的富碳程度也增大,冷却到室温后马氏体减少,贝氏

体和残余奥氏体也增多,稳定性增强,因此出现了明

显的屈服平台,抗拉强度降低,TRIP效应显著增

强,伸长率增大.

图７ 不同工艺处理后实验钢的工程应力Ｇ工程应变曲线.(a)不同温度下等温１８０s;(b)４２０℃等温不同时间

Fig敭７ Engineeringstressasafunctionofengineeringstrainforexperimentalsteelwithdifferentannealingprocesses敭

 a Holding１８０satdifferenttemperaturesofIBT  b holdingdifferenttimeofIBTat４２０℃

图８ 经不同工艺处理后的实验钢的XRD物相分析.(a)不同温度下等温１８０s;(b)４２０℃保温不同时间

Fig敭８ XRDphaseanalysesofexperimentalsteelwithdifferentannealingprocesses敭 a Holding１８０sat
differenttemperaturesofIBT  b holdingdifferenttimeofIBTat４２０℃

４　分析与讨论

４．１　残余奥氏体含量及稳定性分析

残余奥氏体发生TRIP效应对于提高TRIP钢

的综合力学性能至关重要,在拉伸变形过程中,残余

奥氏体发生马氏体相变,使得局部强度提高,变形向

其他 部 位 转 移,推 迟 了 颈 缩 的 形 成 与 裂 纹 的 产

生[２３].
利用XRD测量残余奥氏体的体积分数及其中

的碳含量.计算奥氏体含量的表达式[２４]为

Vγ＝
１．４Iγ

Iα＋１．４Iγ
, (１)

式中:Vγ为奥氏体的体积分数;Iγ为FCC衍射峰

(２２０)与(３１１)积分强度的平均值;Iα为BCC衍射峰

(２１１)的积分强度.
计算奥氏体中碳含量的公式为

Cγ＝
aγ－３．５７８
０．０３３

, (２)

aγ＝d h２＋k２＋l２, (３)

式中:Cγ为残余奥氏体中的碳含量(质量分数,％);

aγ为FCC结构的晶格常数;h、k、l为衍射峰晶面指

数,一般选取FCC的(２２０)或(３１１)峰,这里选取

(２２０)峰进行计算;d 为晶面间距,可由布拉格衍射

方程２dsinθ＝λ 计算得出(θ为衍射角,λ 为Cu射

线波长,λ＝１．５４０５６×１０－１０m).
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采用XRD测试不同热处理工艺下实验钢物相

的衍射峰,结果如图８所示,通过计算统计得到了试

样中残余奥氏体的体积分数及对应的碳含量,如
表２和图９所示.从图９(a)可以看出,随着贝氏体

区温度的升高,实验钢中的残余奥氏体含量和残余

奥氏 体 中 的 碳 含 量 都 是 先 增 大 后 减 小 的,均 在

４２０℃时含量达到极大值.在等温温度较低时保温

过程中会发生马氏体转变,消耗了大量的碳,且在较

低温度下贝氏体孕育期较长,贝氏体转变量减少.
保温过程中的奥氏体富碳效果较差,奥氏体中的碳

含量不够,冷却到室温的过程中一部分稳定性不足

的奥氏体会发生转变,因此残余奥氏体的体积分数

较低.在等温温度提高到４２０℃的过程中,贝氏体

转变的相变驱动力变大,形成的贝氏体较多,奥氏体

富碳增加,故稳定至室温的残余奥氏体较多.继续

提高等温温度,贝氏体转变的驱动力又降低了,冷却

过程中又会产生马氏体,残余奥氏体含量又变低了.
因此４２０℃接近实验钢贝氏体转变的“鼻尖”温度,
是热浸镀锌的有利工艺参数.

如图９(b)所示,随着贝氏体等温时间的延长,
残余奥氏体及其中的碳含量逐渐增加.贝氏体在等

温过程中会不断长大,并向奥氏体中排碳.如等温

时间过短,贝氏体没有生长,因此奥氏体富碳程度较

低,容易在冷却过程中相变为马氏体,故保留至室温

的残余奥氏体较少,且其含碳量较低.随着等温时

间的延长,贝氏体不断生长,体积分数逐渐增大,奥
氏体中富碳较多,室温下能得到较多的残余奥氏体,
且残余奥氏体的含碳量较大,稳定性较高.

表２　经不同工艺处理后实验钢中的残余奥氏体

含量及残余奥氏体中的碳含量

Table２　 Volumefractionofretainedausteniteand mass
fraction of carbon in retained austenite for
experimentalsteelafterdifferentannealingprocesses

IBTprocess
Volumefraction
ofRA/％

Massfractionof
carboninRA/％

３８０℃/１８０s ＜５ １．０４６
４００℃/１８０s ８．２ １．０６０
４２０℃/１０s ＜５ ０．９７５
４２０℃/６０s ７．０ １．０５０
４２０℃/１８０s １０．７ １．０６９
４２０℃/３００s １１．７ １．０８２
４４０℃/１８０s ７．０ ０．９５４
４６０℃/１８０s ６．１ ０．８８６

图９ 经不同工艺处理后实验钢中的残余奥氏体含量及残余奥氏体中的碳含量.
(a)不同温度下等温１８０s;(b)４２０℃保温不同时间

Fig敭９ Volumefractionofretainedausteniteandmassfractionofcarboninretainedausteniteforexperimentalsteelwith
differentannealingprocesses敭 a Holding１８０satdifferenttemperaturesofIBT  b holdingdifferenttimeofIBTat４２０℃

４．２　力学性能及加工硬化分析

根据不同工艺处理后的拉伸曲线(图７)可以统

计得到实验钢的力学性能参数,如表３和图１０所

示,其中Rp０．２为屈服强度,Rm为抗拉强度,A 为断

后伸长率,Rm×A 为强塑积.从图１０(a)可以看

出:随着贝氏体区等温温度升高,屈服强度先略微升

高然后降低,而抗拉强度则表现出相反的趋势,即先

降低后升高;断后伸长率先快速增大,然后显著降

低;由于抗拉强度的变化不是很大,因而强塑积与断

后伸长率的变化趋势类似,即先增大后降低.当等

温温度为３８０℃时,室温下生成一定量的马氏体,残

余奥氏的体体积分数和稳定性都不高,因而抗拉强

度较高,断后伸长率较低.随着温度升高,马氏体的

体积分数降低,残余奥氏体的体积分数和稳定性都

增大,TRIP效应较为显著,由于马氏体在不同工艺

下的占比都不大,因而抗拉强度略有降低,断后伸长

率增大很多.随着温度继续升高,贝氏体相变驱动

力降低,奥氏体得不到足够的碳,因而稳定性又降低

了,在冷却过程中会部分相变为马氏体,从而导致抗

拉强度升高和断后伸长率降低.当贝氏体等温温度

为４２０℃时,实验钢可获得最佳的力学性能,屈服强

度为４５５MPa,抗拉强度为６８１MPa,断后伸长率为
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３１．７％,强塑积达到２１．５９GPa％.
从图１０(b)可以看出:在４２０℃进行贝氏体等

温时,随着等温时间延长,屈服强度逐渐升高,抗拉

强度逐渐降低,断后伸长率逐渐增大,强塑积也逐渐

增大;当等温时间为３００s时,实验钢的综合力学性

能达到最佳,屈服强度为４６７ MPa,抗拉强度为

６７１MPa,断 后 伸 长 率 为 ３３％,强 塑 积 为

２２．１４GPa％.随着等温时间延长,贝氏体转变充

分,碳原子有足够的时间向奥氏体中扩散,因而残余

奥氏体较为稳定,在拉伸过程中能持续发生 TRIP
效应,使得实验钢表现出良好的综合力学性能.

表３　不同退火工艺条件下实验钢的力学性能

Table３　Mechanicalpropertiesofexperimentalsteel
obtainedatdifferentannealingprocesses

IBT Rp０．２/MPaRm/MPa A/％
Rm×A/
(MPa％)

３８０℃/１８０s ４４６ ７１３ ２３．１ １６４７０
４００℃/１８０s ４５４ ７０１ ３０．１ ２１１００
４２０℃/１０s ３３０ ７１５ ２５．５ １８２３２
４２０℃/６０s ４０７ ７０２ ２６．２ １８３９２
４２０℃/１８０s ４５５ ６８１ ３１．７ ２１５８８
４２０℃/３００s ４６７ ６７１ ３３．０ ２２１４３
４４０℃/１８０s ４３１ ７０６ ２９．１ ２０５４５
４６０℃/１８０s ３８２ ７３６ ２４．２ １７８１１

图１０ 不同贝氏体等温条件下实验钢的力学性能参数对比.(a)不同温度下等温１８０s;(b)４２０℃下保温不同时间

Fig敭１０ Comparisonofmechanicalpropertiesofexperimentalsteelwithdifferentannealingprocesses敭

 a DifferenttemperaturesofIBTheldfor１８０s  b ４２０℃heldfordifferenttime

图１１ 不同退火工艺处理后实验钢的瞬时加工硬化指数Ｇ真应变曲线.(a)不同温度下等温１８０s;(b)４２０℃下保温不同时间

Fig敭１１ InstantaneousworkＧhardeningexponentasafunctionoftruestrainforexperimentalsteelwithdifferent
annealingprocesses敭 a DifferenttemperaturesofIBTheldfor１８０s  b ４２０℃heldfordifferenttime

　　采用能反映材料均匀塑性变形能力的加工硬化

指数来表征材料在变形过程中的加工硬化能力,一
般使用经验Hollomon公式[２５]来表示,即

σ＝kεn, (４)
式中:σ为真应力(MPa);k 为强度系数;ε 为真应

变;n 为加工硬化指数.将(４)式两边取对数,可得

到瞬时加工硬化指数的公式为

n＝
d(lnσ)
d(lnε)

. (５)

　　经不同退火工艺处理后的实验钢,在拉伸过程

中的瞬时加工硬化指数与真应变之间的关系曲线如

图１１所示.从图１１(a)可以看出,除等温温度为

３８０℃的试样(１＃曲线)外,其他温度处理后的试样

的加工硬化指数都在０．２以上.由于３８０℃等温处

理的试样中的残余奥氏体含量较少,在塑性变形过

程中TRIP效应很弱,因此加工硬化指数随应变的

增加无明显变化.随着温度升高到４２０℃,残余奥

氏体的体积分数不断增大,其中的碳含量也不断增

多,残余奥氏体的稳定性较好,能在变形过程中持续

产生较强的TRIP效应,故在一定应变范围内加工
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硬化指数维持在一个较高水平.２＃和３＃曲线呈

现上升趋势,这是因为４００℃与４２０℃等温后的试

样中的残余奥氏体较为稳定,前期发生马氏体转变

的量较少,随着应变继续增大,稳定性较好的残余奥

氏体持续发生TRIP效应,使得加工硬化指数逐渐

上升,除了在强度上有一定贡献外,还极大地提高了

实验钢的塑性.在４４０℃和４６０℃处理后的试样

(４＃和５＃曲线),前期加工硬化指数较高,但随着

应变增大,硬化指数很快降低.这两种工艺处理后

的试样中虽然有一定量的残余奥氏体,但碳含量较

少,稳定性较差,故在较小的应变条件下就大量地相

变为马氏体,提供了一个较高的瞬时加工硬化指数.
随着应变继续增大,没有更多的残余奥氏体发生

TRIP效应,因此加工硬化指数迅速下降.
如图１１(b)所示,在４２０℃等温１０s时(１＃曲

线),实验钢中的残余奥氏体含量较低,且碳含量不

高,稳定性差,故只在变形开始前期显示一定的加工

硬化效果.随着等温时间延长,残余奥氏体的含量

不断增大,碳含量与稳定性逐渐提高,因此在整个变

形过程中的加工硬化指数都逐渐增大.这是因为残

余奥氏体越多,稳定性越高,在变形过程中持续产生

的TRIP效应越强,能更好地提供加工硬化.

５　结　　论

通过对高铝TRIP钢进行连续退火实验,研究

了贝氏体等温温度和等温时间对组织特征、残余奥

氏体稳定性及实验钢力学性能的影响,并采用加工

硬化指数对残余奥氏体在变形条件下发生TRIP效

应的过程进行分析,得出以下结论.

１)高铝的加入使得实验 TRIP钢的工艺窗口

较宽,随着贝氏体等温温度升高,贝氏体孕育期缩

短,有利于组织中含碳较少的贝氏体的形成,防止含

碳较多的马氏体的生成,有利于奥氏体的富碳稳定

化.４２０℃等温时,贝氏体含量增多,奥氏体能够获

得充足的时间进行富碳.

２)不同工艺条件下残余奥氏体的形貌特征差

别不大,主要分布在铁素体晶界处,且主要有薄膜状

和块状两种形态.残余奥氏体的含量及其中的碳含

量在贝氏体转变的“鼻尖”温度４２０℃时最大,温度

较低时容易形成耗碳的马氏体,温度较高时贝氏体

的驱动力降低,都不利于奥氏体在等温贝氏体转变

过程中富碳.

３)在相同的保温时间下,４２０℃时实验钢的综

合力学性能最佳,屈服强度为４５５MPa,抗拉强度为

６８１ MPa,断 后 伸 长 率 为 ３１．７％,强 塑 积 达 到

２１．５９GPa％.随着等温时间延长,残余奥氏体中的

碳含量增多,稳定性增强,有利于在变形过程中发生

TRIP效应,持续提供加工硬化,提高实验钢的综合

力学性能.
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