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摘　要：提出一种成分为０．３Ｃ－７Ｍｎ－０．５Ａｌ（质量分数，％）的新型第三代汽车钢，通过２０％～６５％冷轧及后续６２５～
６７５℃退火处理，获得近等比马氏体／亚稳奥氏体双相组织，具有１．０ＧＰａ以上拉伸屈服强度，以及６０～７５ＧＰａ·％
强塑积（抗拉强度与断后伸长率之积）。原位拉伸观测表明，冷轧退火态样品表现出多重非均匀塑性变形特征：在
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内持续应变硬化，是实现其优异力学性能主要微观机制。
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　　近十余年来，中锰钢凭借优异的强度－塑性匹
配、成型性和低成本，在汽车、机械制造等领域获得
了较为广泛的结构应用［１－２］。典型中锰钢主要合金
含量包括４％～１０％ Ｍｎ和０．１５％～０．５％ Ｃ（质
量分数），其显微组织以含体积分数近３０％～５０％
的 （层状／粒状）亚稳态残余奥氏体为主要特征［２－３］，
塑性变形时发生残余奥氏体向马氏体的持续动态转

变，使其强塑积 （抗拉强度与断后伸长率之乘积）
达３０ＧＰａ·％，抗拉强度可达１．０～１．５ＧＰａ［３－４］。
然而，中锰钢在具有可观拉伸塑性 （断后伸长率不
小于１０％）的优势下，拉伸屈服强度偏低 （通常仅
为０．５～０．８ＧＰａ）已成为该类钢种发展的掣肘问
题［２－４］。
针对这一问题，中锰钢领域目前主要研究多集

中于通过合金成分调整，实现残余奥氏体稳定性及
其形态、含量等优化的工艺探索，以弥补中锰钢拉伸
屈服强度偏低的不足［２－５］。中锰钢典型显微组织，通
常由高温回火马氏体基体及其板条间粒状或薄膜状

亚稳奥氏体混合构成的均匀双相结构［６］。在少数情
况下，上述均匀双相组织中也会存在少量的、以回火
碳化物为主的析出相，但其在基体组织中的分布仍
呈均匀分布特征［５－７］。这些析出相通常有利于中锰
钢的进一步强化，但其对中锰钢韧塑性的影响规律，
迄今尚鲜有报道；同时，相应的析出动力学，以及析
出形态和分布的调控尚缺乏行之有效的技术途径予

以实现。由此，通过热机械加工方法调整和合金成
分设计，控制／放大析出强化效应，成为中锰钢领域
中的一个新兴研究方向［２－５］。
除通过析出物控制对中锰钢进行性能优化外，

最近，一些文献提出多级、多相、跨尺度微结构 （异
构）构筑，提高材料强塑性匹配的新型强韧化策
略［２，８－９］。该策略蕴含的基本物理冶金学原理有［８－９］：
（１）微结构非均匀化构筑，促进了变形过程中几何
必需位错增殖和积累，诱发应变梯度协调塑性变形，
提高塑性；（２）引入多级相界、晶界和孪晶界等微结
构界面，造成额外强韧化；（３）微结构非均匀化构
筑，增强了材料的微观力学响应差异，引起额外加工
硬化。可见，利用异构构筑进一步实现中锰钢诱导
强韧化具有牢固的理论基础，目前相应的构筑工艺
方法亟待探索［２－８］。
在对（０．１－０．５）Ｃ－（４－１２）Ｍｎ中锰钢文献进行大

量调研的基础上，提出超高强塑积中锰钢的化学成
分设计为０．３Ｃ－７Ｍｎ－０．５Ａｌ（质量分数）。其主要特

点是：（１）选择中限 Ｍｎ含量，既保证残余奥氏体的
室温稳定性，又便于工业化冶炼加工，尽可能避免由
于 Ｍｎ元素添加过多而导致的晶界脆性问题［１０］；
（２）设计中上限Ｃ元素含量，在保证淬火态马氏体
基体的淬硬性和强度的同时增加了室温残余奥氏体

稳定性［２－３］；（３）添加０．５％（质量分数）的Ａｌ元素，

进一步提高固溶强化效果［３－４］。在此基础上，提出一
种利用冷轧后两相区退火方法，实现等近比马氏体
和残余奥氏体复相显微组织异构调控，以期获得优
异屈服强度－强度积匹配。

１　实验材料与研究方法

采用氩气保护真空熔炼技术，完成５０ｋｇ实验
钢铸锭冶炼，实测化学成分如表１所示。

表１　３０Ｍｎ７Ａｌ钢的实测化学成分（质量分数）

Ｔａｂｌｅ　１　Ｃｈｅｍｉｃａｌ　ｃｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎ　ｏｆ　ｔｈｅ　ｉｎｖｅｓｔｉｇａｔｅｄ

３０Ｍｎ７Ａｌ　ｓｔｅｅｌ ％

Ｃ　 Ｍｎ　 Ａｌ　 Ｓｉ　 Ｓ　 Ｐ　 Ｏ　 Ｎ

０．２８　 ６．７０　 ０．４６　 ０．００３　 ０．００２　 ０．００５　 ０．００３　 ０．００３

在此基础上，对铸锭进行均匀化处理：铸锭在真
空热处理炉中进行氩气保护的１　２５０℃×２ｈ均匀
化处理，出炉后空冷；随后，进行热锻开坯，开锻温度

１　１５０～１　１８０℃，采用不小于４的锻造比开坯，终锻
温度不小于９００℃，终锻成５ｍｍ厚板坯，锻后立即
油冷；之后，对热锻坯在室温下进行压下量为２０％
～６５％的冷轧加工；最后，对热轧或冷轧板材在６２０
～６８０℃温度范围内分别进行０．５ｈ的两相区等温
退火处理。
将热处理后的拉伸及冲击毛坯样进行机械加工

制成标准试样后进行力学性能实验。室温拉伸性能
测试在国产 ＨＳ－ＷＤＷ 万能拉伸实验机上进行，应
变速率为５×１０－４　ｓ－１。拉伸样品标距段尺寸为１．２
ｍｍ×２．５ｍｍ×１８ｍｍ。所有拉伸试样沿冷轧纵向
取样。原位拉伸行为观测采用 ＧＯＭ 公司开发的

Ａｒａｍｉｓ３．０非接触式３Ｄ应变测量系统进行局部应
变采集，对数字图像相关（ＤＩＣ）图像采集后进行处
理和测量。为完成样品标距段制斑过程，在ＤＩＣ测
量之前，先在样品上喷涂白色底漆，再喷涂黑色涂料
来创建随机散斑［１１－１２］。
采用ＪＳＭ－７００１扫描电子显微镜 （ＳＥＭ）对电

解抛光样品进行电子背散射衍射 （ＥＢＳＤ）观测，采
集步长为０．１５～０．０８μｍ，采用ＴＳＬ－ＯＩＭ软件进行

·０２１·
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数据分析。透射电镜 （ＴＥＭ）观察在ＪＥＯＬ－２１００Ｆ
型透射电镜上完成，操作电压为２００ｋＶ。透射样品
在２０～２５℃条件下用双喷法经电解抛光减薄制得，
电解液为５％ （体积分数）高氯酸酒精溶液。观察
面为挤压料纵向铅垂面。
用于三维原子探针层析技术（３Ｄ－ＡＰＴ）测试样

品，采用通过提升法制备针尖形样品，并通过聚焦离
子束 （ＦＩＢ）进行环形铣削。３Ｄ－ＡＰＴ表征使用配备
有光斑尺寸为２μｍ，波长为３５５ｎｍ的紫外激光器
的ＣＡＭＥＣＡ　ＬＥＡＰ５０００ＸＲ仪器进行，检测效率约
为５２％。３Ｄ－ＡＰＴ数据是在激光脉冲模式下采集，
样品温度为５０Ｋ，目标蒸发速率为５ｉｏｎｓ／１　０００ｐｕｌ－
ｓｅｓ，脉冲速率为２５０ｋＨｚ，激光脉冲能量为４０ｐＪ。
采用ＩＶＡＳ　３．８．１０软件对ＡＰＴ数据进行了重构及
分析。

２　结果与分析

２．１　热轧后退火样品的室温拉伸性能
按照国标 ＧＢ／Ｔ２２８．１要求，沿轧制变形方向

对热轧退火板材进行取样及测试，测试温度室温，拉
伸应变速率为５×１０－４　ｓ－１，测试所得工程应力应变
曲线如图１所示。由图１可见，热轧样品经６２０～
６５０℃温度范围退火处理后具有４５０～６５０ＭＰａ屈
服强度，以及近２０％的拉伸均匀伸长率。而经６６０
℃及以上温度退火后，该退火温度已接近ＡＣ３，样品
内奥氏体稳定性下降且含量减小，样品伸长率显示
较为明显的减小。

应
力
/G
Pa
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0.4

0
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应变/%

HR

HR鄄680 ℃/0.5 h
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HR鄄630 ℃/0.5 h
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图１　初始热轧态３０Ｍｎ７Ａｌ钢的室温拉伸应力－应变曲线

Ｆｉｇ．１　Ｔｅｎｓｉｌｅ　ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ　ｓｔｒｅｓｓ－ｓｔｒａｉｎ　ｃｕｒｖｅｓ　ｆｏｒ　ｔｈｅ
ｉｎｉｔｉａｌ　ｈｏｔ－ｒｏｌｌｅｄ　３０Ｍｎ７Ａｌ　ｓｔｅｅｌ

与文献已报道的（０．１－０．５）Ｃ－（４－１２）Ｍｎ中锰钢

性能相比，经上述热轧淬火处理后，样品强度处于中
限范围，而拉伸塑性偏低［２－４］。

２．２　冷轧后退火样品的室温拉伸性能
对热轧板进行２０％～６５％冷轧处理，并在６２５

～６７５℃进行后续退火处理。图２示出冷轧后退火
样品的室温拉伸应力－应变曲线。由图２（ａ）～（ｄ）可
见，通过冷轧变形量和轧后退火温度调控，可获得

１．０５～１．４０ＧＰａ拉伸强度与２０％～５５％断后伸长
率的性能匹配。相应地，冷轧后退火样品的强塑积
（抗拉强度与断后伸长率之积），可通过增加冷轧压
下量，以及优化退火温度的调控方法实现提升。例
如，经６５％冷轧和６４５～６５５℃退火处理后，强塑积
可达６０～７０ＧＰａ·％ （图２（ｄ）），这一数据已与高
锰 ＴＷＩＰ 钢 （如 ２２Ｍｎ－０．６Ｃ、３０Ｍｎ－３Ｓｉ－３Ａｌ钢
等［１３－１４］）典型性能指标 （强塑积６０～８０ＧＰａ·％）相
近或相当。
进一步地，将冷轧退火样品性能指标汇总于图

３（ａ）和３（ｂ）［１３－２０］，并将冷轧退火样品的最优典型性
能数据与其他高性能钢进行对比，如图３（ｃ）和３（ｄ）
所示。不难发现，相比于热轧退火样品，冷轧退火样
品的强度和塑性实现同步提升 （图３（ａ））；冷轧退火
样品强塑积（ＵＴＳ×ＴＥ）的提高紧密依赖与其拉伸
均匀塑性（ＵＥ）的增加 （图３（ｂ））；相比于经成分和
微观精细设计的典型先进合金结构材料 （包括高比
强度钢 （ＨＳＳＳ）［１５－１６］，变形配分钢（Ｄ＆Ｐ）［１７］，高熵
合金 （ＨＥＡ）［１８］，相变诱发塑性钢（ＴＲＩＰ）［２－４，１９－２０］，
以及超细晶结构孪 晶 诱 发 塑 性 （ＵＦＧ－ＴＷＩＰ）
钢［１３－１４］等），冷轧退火态３０Ｍｎ７Ａｌ钢的均匀拉伸伸
长率、强塑积和强韧性匹配等均较为优异 （图３（ｃ）
和３（ｄ））［１３－２０］。

２．３　冷轧后退火样品的微观结构
图４为热轧态 （ＨＲ）、热轧退火态 （ＨＲ－６４０℃／

０．５ｈ）、以及冷轧退火态样品 （ＨＲ－６４０℃／０．５ｈ－
ＣＲ３０－６４５℃／０．５ｈ）的 ＥＢＳＤ 晶粒取向反极图
（ＩＰＦ　ｍａｐｐｉｎｇ）及相组分图 （ｐｈａｓｅ　ｍａｐｐｉｎｇ）的对
比。由图４可见，１）热轧样品微观上呈现全板条马
氏体的组织结构；２）热轧退火态和冷轧退火态样品
组织均以板条马氏体为基体，板条间存在大量粒状
或层状残余奥氏体；３）相比于热轧退火态，冷轧退
火组织中原奥氏体、马氏体板条、以及残余奥氏体均
更加细小，体积分数略大；４）随冷轧量引入，变形晶
粒内储存的应变能增多，两相区临界退火后的结构
从板条状转变为球状。例如，热轧态和热轧退火后

·１２１·
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（ａ）２０％冷轧＋退火；（ｂ）３０％冷轧＋退火；（ｃ）５０％冷轧＋退火；（ｄ）６５％冷轧＋退火。

图２　退火态３０Ｍｎ７Ａｌ钢的室温拉伸应力－应变曲线
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图３　３０Ｍｎ７Ａｌ钢与其他高性能钢的强韧性对比

Ｆｉｇ．３　Ｃｏｍｐａｒｉｓｏｎ　ｏｆ　ｔｈｅ　ｓｔｒｅｎｇｔｈ－ｐｌａｓｔｉｃ　ｓｙｎｅｒｇｙ　ｂｅｔｗｅｅｎ　ｔｈｅ　ｉｎｖｅｓｔｉｇａｔｅｄ　３０Ｍｎ７Ａｌ　ｓｔｅｅｌ　ａｎｄ　ｏｔｈｅｒ　ｈｉｇｈ－ｐｅｒｆｏｒｍａｎｃｅ　ｓｔｅｅｌｓ

·２２１·



第６期　　 孙国强，等：３０Ｍｎ７Ａｌ汽车钢的力学性能与微观结构

的样品微结构，主要呈现板条状结构 （图４（ａ）、（ｄ）
和４（ｂ）、（ｅ）），而较高冷轧量下的样品微结构，主要
呈现球状结构 （图４（ｃ）、（ｆ）），并保留少数未再结晶
的带状组织。可见，在冷轧退火状态下，样品具有更

加细小的双相晶粒尺寸且残余奥氏体更加稳定。因
此，冷轧退火样品在拉伸变形过程中，能够展现出更
为强烈的ＴＲＩＰ效应，在宏观上表现出更高的加工
硬化能力并获得更为优异的拉伸塑性和强塑积。

50 滋m 20 滋m 10 滋m

(b)(a) (c)

(e)(d) (f)

（ａ）、（ｄ）热轧样品（ＨＲ）；（ｂ）、（ｅ）热轧退火样品（ＨＲ－６４０℃／０．５ｈ）；

（ｃ）、（ｆ）热轧后冷轧及退火样品（ＨＲ－６４０℃／０．５ｈ－ＣＲ３０－６４５℃／０．５ｈ）。

图４　不同热处理状态样品的ＥＢＳＤ晶粒取向反极图和相组分图

Ｆｉｇ．４　ＥＢＳＤ　ＩＰＦ　ａｎｄ　ｐｈａｓｅ　ｍａｐｐｉｎｇｓ　ｏｆ　３０Ｍｎ７Ａｌ　ｓｔｅｅｌ　ａｆｔｅｒ　ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ　ｔｒｅａｔｍｅｎｔｓ　ｈｅａｔ

　　图５为冷轧后经６５０℃及６６０℃不同温度退火

０．５ｈ处理 （分别记为ＩＡ６５０和ＩＡ６６０）样品的

ＥＢＳＤ相组分和ＫＡＭ值分布图对比。由图５（（ａ），
（ｄ）ＥＢＳＤ相组分图，深色和浅色区域分别代表奥
氏体和铁素体相；图５（ｂ），（ｅ）和（ｃ），（ｆ）分别为拉伸
断裂后ＩＡ６５０和ＩＡ６６０样品中奥氏体和铁素体相
内部ＫＡＭ值分布）可见，ＩＡ６５０和ＩＡ６６０样品中残
余奥氏体体积分数分别为４７％和４９％，残余奥氏体
平均晶粒尺寸分别为４４２和４５３ｎｍ（图５（ａ）～（ｃ）

和５（ｄ）～（ｆ））。两者的残余奥氏体含量及其平均
晶粒尺寸都十分近似，而两者间的塑性变形行为差
别却十分明显，前者均匀伸长率约为后者的２倍
（见图２（ｄ））。进一步分析表明，经拉伸变形断裂
后，ＩＡ６５０样品中奥氏体相，尤其是铁素体相内均呈
现出较ＩＡ６６０样品更高的ＫＡＭ 值，表明ＩＡ６５０样
品储存了更多位错，承担了更多塑性应变 （图５
（ｂ）、（ｃ）和５（ｅ）、（ｆ）。退火温度显著影响Ｃ／Ｍｎ元
素配分，并使马氏体淬火硬性改变。因此，退火温度
可能是造成两种样品中ＫＡＭ值差异的主要原因［２１］。

图６示出ＩＡ６５０样品的微结构及界面特征。

其中，图６（ａ）为ＩＡ６５０样品的ＥＢＳＤ相组分映射
图，表明ＩＡ６５０样品 （强塑积最优）微结构中含有
体积分数约４７％的残余奥氏体，残余奥氏体平均晶
粒尺寸约４７０ｎｍ，铁素体平均晶粒尺寸约５２０ｎｍ，

奥氏体中含有少量退火孪晶。

图６（ｂ）进一步通过 ＴＥＭ 表征清晰地展示了

ＩＡ６５０样品中铁素体基体及残余奥氏体晶粒的微观
形貌，图中铁素体及残余奥氏体晶粒均为完全再结
晶的等轴晶，两者晶粒尺寸相当，位相满足Ｋｕｒｄｊｕ－
ｍｏｖ－Ｓａｃｈｓ（Ｋ－Ｓ）关系［２２］。通对铁素体－残余奥氏
体界面进行更加精细的三维原子探针层析重构 （图

６（ｃ）），可见 Ｍｎ和Ｃ元素在残余奥氏体中大量富
集，而Ａｌ元素在铁素体基体中富集，相界面上形成

Ｃ原子的显著偏聚，其浓度约为６％（原子分数），远
高于宏观合金成分，如图６（ｄ）和６（ｅ）所示。据此不
难推测，间隙Ｃ原子的界面偏析及其在亚稳奥氏体
中的富集，均对变形微带形成和扩展，以及应变硬化
过程中位错增殖中起促进作用，促使可动位错高密
度和迁移率提高，最终显著增强了３０Ｍｎ７Ａｌ的应变
硬化能力［４，２０］。

·３２１·
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（ａ）～（ｃ）６５％冷轧后６５０℃退火０．５ｈ样品，即ＩＡ６５０样品；（ｄ）～（ｆ）６５％冷轧后６６０℃退火０．５ｈ，即ＩＡ６６０样品。

图５　冷轧不同温度退火样品的ＥＢＳＤ相组分和ＫＡＭ值分布图
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（ａ）初始双相结构ＥＢＳＤ相组分图；（ｂ）ＴＥＭ明场像照片；（ｃ）相界面三维原子探针层析图，显示 Ｍｎ元素和Ｃ元素在相界处偏聚；

（ｄ），（ｅ）横跨相界面的 Ｍｎ、Ａｌ及Ｃ元子浓度分布图，数据采集路径如（ｃ）中粗箭头所示。

图６　ＩＡ６５０样品的微结构及界面特征
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２．４　冷轧后退火样品的强韧化机制

２．４．１　微带变形行为
选取强塑性匹配最优的ＩＡ６５０和ＩＡ６６０作为

对象研究其微观机制。随着冷轧量的增大，逐渐出
现吕德斯带／ＰＬＣ带变形，两相区范围缩小，由图２
（ｂ），（ｃ）可见，强塑性匹配更优异［２３－２４］。
为弄清冷轧退火样品微带变形行为与样品宏观

强韧性的内在关联及其微观机制，利用宏观数字图
像相关 （ＤＩＣ）技术，对冷轧退火样品拉伸变形过程
进行了原位实验表征。图７（ａ）为冷轧退火样品在
拉伸真应变为１．０％～４９．３％过程中样品标距段
内，沿拉伸方向的局部应变云图的演化情况。由图

７可见，应变局域化区域出现后，样品标距段的塑性
变形集中发生在应变局域化区域内部，应变局域化
区域外的塑性变形几乎保持不变，应变局域化区域
内的应变随着外加应变增大的同时，其边界沿拉伸
变形方向不断向样品标距段两端扩展。
在样品标距段内，沿着拉伸方向作五条直线作为

数据统计路径。统计直线上每一点沿着拉伸方向的
应变εＬ，并且对５根直线上统一高度上的εＬ 求平均
值，图７（ｂ）表示的是在外加应变εａｐｐ下沿着标距段方
向上应变εＬ 的分布。此处特将εＬ＞εａｐｐ的区域定义为
应变局部化区域 （ＬＳＺ）；在不同应变下的应变局域化

区域的长度如图７（ｂ）所示。应变在１．０％～３２．５％
时，应变局部化区域的长度随着应变的增大逐渐减
小，从图２（ｄ）应力－应变曲线中可以看出，在这个过
程中，多层板的应力值略有下降，即在这个过程中，如
果应变局部化程度继续加剧，那么材料可能会发生颈
缩失稳现象。当应变大于８％时，应变局部化区域的
长度逐渐增大，这是应变局部化区域的边界沿着拉伸
方向传播导致的，从应力－应变曲线中可以看出，在
这个过程中材料并没有发生颈缩失稳现象，相反，材
料对应的应力开始上升。当材料变形至抗拉极限强
度后，材料中的应变局部化区域的长度继续减小。
图７（ｃ）中，纵坐标ε－ＬＳＺ／εａｐｐ是指应变局部化区

域中的应变的平均值与整个标距段中的应变的平均

值的比值，我们用这个比值来反映应变局部化的集
中程度，这一比值越大，表明应变局部化的程度就越
高。ε－ＬＳＺ／εａｐｐ和外加应变的关系如图７（ｃ）所示，从
图中可以看出当εａｐｐ＞４％时应变局部化现象越来越
明显，这一过程持续到εａｐｐ＝９％，此时对应图２（ｂ）
中应力应变曲线中应力有下降趋势的一段。当外加
应变继续增大的时候，ε－ＬＳＺ／εａｐｐ开始减小，这个过程
中，应变局部化的程度逐渐减弱，这个阶段对应于图

２（ｄ）中应力－应变曲线中的应力上升阶段，此时材
料具有一定的加工硬化能力。
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（ａ）局域应变云图演化；（ｂ）变形微带内外局部应变（εＬ）随外加应变（εａｐｐ）的演化；
（ｃ）变形带内平均应变与外加应变的比值 （ε－ＬＳＺ／εａｐｐ）随外加应变的演化。

图７　当外加拉伸应变为１．０％～４９．３％时ＩＡ６５０样品中微带的形成与演化行为

Ｆｉｇ．７　Ｇｅｎｅｒａｔｉｏｎ　ａｎｄ　ｐｒｏｐａｇａｔｉｏｎ　ｂｅｈａｖｉｏｒ　ｏｆ　ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ　ｍｉｃｒｏ－ｂａｎｄｓ　ｏｆ　ＩＡ６５０ｓａｍｐｌｅ
ｕｐｏｎ　ａｐｐｌｉｅｄ　ｔｅｎｓｉｌｅ　ｓｔｒａｉｎｉｎｇ　ｆｒｏｍ　１．０％ｔｏ　４９．３％
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２．４．２　强韧化机制
图８为ＩＡ６５０和ＩＡ６６０样品中奥氏体体积分

数在吕德斯带（Ｌüｄｅｒｓ　ｂａｎｄ）和动态应变时效带
（Ｐｏｒｔｅｖｉｎ－Ｌｅ　Ｃｈａｔｅｌｉｅｒ　ｂａｎｄ）扫过前后的变化。结
合图７中ＩＡ６５０样品的ＤＩＣ数据统计分析结果，不
难看出，当外加应变达到１９％ （Ｌüｄｅｒｓ应变末端）
之后的应变局部化现象开始逐步受到抑制。在应变
局部化区域中，残余奥氏体及其周围铁素体承担程
度更大塑性变形，提高了应变局部化区域的加工硬
化能力，从而使得应变局部化区域内的进一步塑性
变形变得困难，减弱了应变局域化的程度。
同时，由图８（ａ）结合图７（ａ），（ｂ）还表明，伴随

外加应变提高，ＩＡ６５０样品中相变程度剧烈的区域
逐渐增大，于此同时伴随着应变局域化区域的扩展。
从上述相比例变化的实验结果我们可以看出，伴随
着宏观力学上去应变局域化过程的是双相组织内的

非均匀相变，一方面应变局域化区域诱导的相变抑
制了应变局域化区域内部应变的快速增长；另一方
面应变局域化带锋面的沿样品标距段的扩展，诱发
了应变局域化带锋面处的马氏体相变，残余奥氏体
正是通过上述两个方面促进了样品整体的去应变局

域化过程［２５－２６］。
此外，由于ＩＡ６６０每一条变形带扫过时相变量

比ＩＡ６５０多，所以其变形带扫过的区域内硬度更
高，下一条变形带形成并扩展所需的应力更大，表现
出更强的加工硬化能力。然而，ＩＡ６５０的奥氏体稳
定性比ＩＡ６６０更优，所以ＩＡ６５０的每一条变形带扫
过的区域内相变所需的局部应变更大，导致形成更
大的吕德斯带及ＰＬＣ带应变，同时每一条变形带扫
过时相变量更少 （见表２），消耗完残余奥氏体所需
的应变更大。
图８（ｂ）显示了吕德斯带扫过后，奥氏体和铁素
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（ａ）奥氏体体积分数；（ｂ）ＩＡ６５０样品中几何必需位错密度变化。

图８　ＩＡ６５０及ＩＡ６６０样品中奥氏体含量和几何必需位错的在拉伸变形过程中的演化

Ｆｉｇ．８　Ｃｏｍｐａｒｉｓｏｎｓ　ｏｆ　ａｕｓｔｅｎｉｔｅ　ｖｏｌｕｍｅ　ｆｒａｃｔｉｏｎ　ａｎｄ　ＧＮＤ　ｄｅｎｓｉｔｙ　ｃｈａｎｇｅｓ　ｂｅｔｗｅｅｎ　ＩＡ６５０ａｎｄ

ＩＡ６６０ｓａｍｐｌｅｓ　ｄｕｒｉｎｇ　Ｌüｄｅｒｓ　ａｎｄ　ＰＬＣ　ｂａｎｄｓ　ｐａｓｓｉｎｇ　ｔｈｒｏｕｇｈ　ｔｈｅ　ｅｎｔｉｒｅ　ｇａｇｅ　ｌｅｎｇｔｈ

体的几何必需位错（ＧＮＤｓ）密度显著增加，随后的
多条变形带扫过时几何必需位错密度没有明显变

化，最后一条变形带扫过时几何必需位错密度又开
始显著上升。其中，ＩＡ６５０样品中几何必需位错密
度变化更为剧烈，最终样品内部储存的ＧＮＤｓ也比

ＩＡ６６０样品更高。可见，由于残余奥氏体稳定性、铁
素体基体淬硬性差异引起的ＩＡ６５０样品中几何必
需位错密度显著提高是造成其塑性更大、强塑积更
高的主要原因［２３－２４］。
图９为ＩＡ６５０样品在拉伸变形过程中微结构

演化的ＴＥＭ 观察结果。在外加应变为２９％时，变
形诱发奥氏体形成大量位错和层错，伴生少量相变

　　表２　变形微带内局部应变与相转变量之间的关系
Ｔａｂｌｅ　２　Ｒｅｌａｔｉｏｎｓｈｉｐ　ｂｅｔｗｅｅｎ　ｌｏｃａｌ　ｓｔｒａｉｎ　ａｎｄ　ｐｈａｓｅ
ｔｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ　ｉｎｓｉｄｅ　ｔｈｅ　ｌｏｃａｌ　ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ　ｂａｎｄｓ

试样 项目
吕德
斯带

１ｓｔ

ＰＬＣ
带

２ｎｄ

ＰＬＣ
带

３ｒｄ

ＰＬＣ
带

４ｔｈ

ＰＬＣ
带

５ｔｈ

ＰＬＣ
带

ＩＡ６５０

应变ε／％ １４　 ３．５　 ３　 ２．９　 ４．４　 ６
转化率ΔＶγ／％ １６．３　 ６．３　 ５．２　 ５．５　 ５　 ４．２

ΔＶγ／ε １．２　 １．８　 １．７　 １．９　 １．１　 ０．７

ＩＡ６６０

应变ε／％ １０．５　 ２．７　 ２．２　 ２．１　 ２．３　 １．８
转化率 ΔＶγ／％ １８．７　 ６．４　 ６．４　 ４．８　 ３ –

ΔＶγ／ε １．８　 ２．４　 ２．９　 ２．３　 １．３ –

和孪生，而铁素体基体主要依靠位错变形，且其内部
位错密度小于残余奥氏体。
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图９（ａ）为ＩＡ６５０样品经拉伸应变εａｐｐ＝２９％后
的ＴＥＭ照片。由图９可见，一个轮廓清晰可辨的
原奥氏体晶粒，在其中部观察到大量层错和锋锐的
孪晶界面，在其内部左侧，为已发生部分马氏体转变
的微观形貌，相应的电子衍射花样如图９（ｂ）所示。
经衍射谱指标化后，显示形变诱发马氏体－残余奥氏
体之间位向具有Ｋ－Ｓ关系，其中马氏体与奥氏体交
替形成叠层复合式结构 （图９（ｃ））。该双相结构可

更加充分的发挥双相的力学性能优势，从而提高宏
观强韧化效果［３，１６－１７］。
此外，也观察到大量已充分转变的粒状马氏体

如图９（ｄ）所示。在进一步拉伸变形过后（εａｐｐ＝
４２％），粒状马氏体内位错密度仍持续增加，表明马
氏体在一定程度上也参与了塑性变形，因而也提
供了应变末期的高强度和延缓了宏观加工硬化衰

减。
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（ａ）当ε＝２９％时样品的ＴＥＭ明场像，显示原奥氏体晶粒分割且多处转变为不同取向马氏体；（ｂ），（ｃ）变形诱发

马氏体的选区电子衍射花样和对应的ＴＥＭ中心暗场像；（ｄ）当ε＝２９％时样品中铁素体晶粒的ＴＥＭ照片，

显示铁素体内存在大量位错；（ｅ）当ε＝４２％时的ＴＥＭ明场像。

图９　在拉伸变形过程中ＩＡ６５０样品的ＴＥＭ微结构演化

Ｆｉｇ．９　Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒａｌ　ｅｖｏｌｕｔｉｏｎ　ｏｆ　ＩＡ６５０ｓａｍｐｌｅ　ｄｕｒｉｎｇ　ｔｅｎｓｉｌｅ　ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ

３　结论

１）限定的典型合金成分３０Ｍｎ７Ａｌ汽车钢，经
冷轧及后续短时两相区退火后，构筑形成一种具有
近等体积分数占比马氏体基体＋残余奥氏体的亚稳
双相组织。

２）近等比双相构筑结构３０Ｍｎ７Ａｌ钢，通过微
带变形和局部相变诱发持续应变硬化效应，实现拉
伸屈服强度不小于１．０ＧＰａ，强塑积近７０ＧＰａ·％，
弥补了传统汽车用中锰钢在强化至１．０ＧＰａ以上，
断后伸长率通常不足２０％的性能短板。

３）在３０Ｍｎ７Ａｌ钢塑性变形过程中，不均匀马
氏体相变只发生在局部变形区内，每次局部变形区
相变和应变微带的萌生及扩展只需要少量的马氏

体，因而使ＴＲＩＰ效应在更大应变范围内得以延续，

导致宏观应变硬化能力和强塑积提高。
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