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摘　 　 　 要: 对 Ｆｅ － ８Ｍｎ － ４Ａｌ － ０􀆰 ２Ｃ(８Ｍｎ)和 Ｆｅ － １１Ｍｎ － ４Ａｌ － ０􀆰 ２Ｃ(１１Ｍｎ)实验钢进行不同温度的淬火

热处理ꎬ实现奥氏体体积分数和稳定性的最优化. 通过拉伸实验可得ꎬ８Ｍｎ 钢和 １１Ｍｎ 钢在淬火温度为 ７５０ ℃
时ꎬ获得最佳的力学性能组合ꎬ即强塑积为 ４６􀆰 ４ ＧＰａ％ 和 ６６􀆰 ９ ＧＰａ％ . ８Ｍｎ － ７５０ 试样和 １１Ｍｎ － ７５０ 试样在拉

伸过程中表现出相同的三阶段应变硬化行为. 通过 ＸＲＤ 测定变形过程中奥氏体体积分数的变化ꎬ研究发现

ＴＲＩＰ 效应主要发生在变形的第二和第三阶段. １１Ｍｎ － ７５０ 试样由于具有更高的奥氏体含量、转变量和稳定

性ꎬ使得其塑性远远高于 ８Ｍｎ － ７５０ 试样.
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　 　 近年来以中锰 ＴＲＩＰ 钢 (锰的质量分数为

４％ ~ １２％ )为代表的第三代汽车用钢正成为国内

外学者的主要研究方向. Ｈｅｉｍｂｕｃｈ[１] 提出用强塑

积(即抗拉强度和伸长率的乘积)来表征第 ３ 代

汽车钢的综合性能. Ｍｅｒｗｉｎ[２ － ３] 研发的中锰

(５％~ ７％ )、低碳(０􀆰 １％ )成分的铁素体 － 奥氏体

双相钢ꎬ采用罩式炉退火方式获得了大于 ３０
ＧＰａ％ 的强塑积ꎻＬｅｅ 等[４] 所研究的 Ｆｅ － ６Ｍｎ －

０􀆰 ０５Ｃ 钢能获得 ２３ ＧＰａ％ 的强塑积ꎻ李振等[５] 研

究的 Ｆｅ － ６􀆰 ７Ｍｎ － ０􀆰 １Ｃ 钢获得大于 ３０ ＧＰａ％ 的

强塑积ꎻＧｉｂｂｓ 等[６]研究的 Ｆｅ － ７Ｍｎ － ０􀆰 １Ｃ 钢获

得的强塑积为 ３６ ＧＰａ％ ꎻＳｈｉ 等[７] 研究的 Ｆｅ －
７Ｍｎ － ０􀆰 ２Ｃ 钢能获得 ４４ ＧＰａ％ 的强塑积.

近年来为进一步实现中锰汽车钢的轻量化ꎬ
很多研究人员在中锰钢中加入了 Ａｌ 或者 Ｓｉ 等元

素ꎬ这两种元素可以有效地抑制碳化物的析出ꎬ提



　 　

高奥氏体稳定性ꎬ从而获得优秀的力学性能. 例
如ꎬＳｕｈ 等[８]研究的 Ｆｅ － ６Ｍｎ － ０􀆰 １Ｃ － ３Ａｌ 能获

得强塑积 ３０ ＧＰａ％ ꎻＬｉ 等[９] 研究的 Ｆｅ － ６Ｍｎ －
０􀆰 ２Ｃ － １􀆰 ６Ａｌ 能获得强塑积 ４２ ＧＰａ％ ꎻＰａｒｋ 等[１０]

研究的 Ｆｅ － ８Ｍｎ － ０􀆰 ２Ｃ － ５Ａｌ 能获得强塑积

５１ ＧＰａ％ .
本文实验钢的名义成分为 Ｆｅ － ８Ｍｎ －

０􀆰 ２Ｃ － ４Ａｌ(８Ｍｎ 钢)和 Ｆｅ － １１Ｍｎ － ０􀆰 ２Ｃ － ４Ａｌ
(１１Ｍｎ 钢) . 对两种实验钢进行不同温度的淬火

热处理ꎬ实现奥氏体体积分数和稳定性的最优化.
通过研究拉伸过程中实验钢的显微组织变化和应

变硬化行为ꎬ着重分析奥氏体体积分数和稳定性

对实验钢的力学性能和应变硬化行为的影响.

１　 实验方法

８ Ｍｎ 钢和 １１ Ｍｎ 钢通过真空中频感应炉熔

炼成 ５０ ｋｇ 的铸锭. 将铸锭进行高温锻造ꎬ加工成

截面积为 １００ ｍｍ × ３０ ｍｍ 的锻坯. 将锻坯放入高

温炉加热至 １ ２００ ℃ꎬ保温 ２ ｈꎬ经过八道次热轧ꎬ
最终轧成 ４ ｍｍ 厚的板材ꎬ空冷至室温. 在冷轧机

上轧至 １ ｍｍ 厚的冷轧板. 拉伸实验在美特斯

ＣＭＴ５３０３ 系列电子万能试验机上进行ꎬ设定拉伸

速度 ３ ｍｍ / ｍｉｎ.
１􀆰 １　 热处理工艺

对于低合金 ＴＲＩＰ 钢ꎬ一般采用临界退火 －
贝氏体等温转变的热处理工艺[１１]ꎻ而中锰钢则通

常 采 用 奥 氏 体 逆 相 变 ( ａｕｓｔｅｎｉｔｅ ｒｅｖｅｒｔｅｄ
ｔｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎꎬ ＡＲＴ)的热处理工艺[２ － ５]ꎬ该工艺

耗时长. 本实验尝试上述两种热处理工艺均不能

获得优良的力学性能ꎬ因此对实验钢进行淬火处

理ꎬ即将实验钢分别在 ７００ꎬ ７５０ꎬ ８００ꎬ ８５０ 和

９００ ℃保温 ５ ｍｉｎ 后淬火. 相比之下ꎬ本实验钢所

需的热处理时间短ꎬ操作简便ꎬ而且能获得优秀的

综合性能.
１􀆰 ２　 ＸＲＤ 分析

为研究不同淬火温度下奥氏体的含量和稳定

性对实验钢力学性能的影响ꎬ利用 ＸＲＤ 分别测

定热处理后的拉伸试样在拉伸前和拉断后的残余

奥氏体含量. 通过分析 ＸＲＤ 衍射能谱ꎬ对试样的

残余奥氏体含量进行计算. 利用 ＯｒｉｇｉｎＰｒｏ 软件进

行寻峰处理ꎬ并计算积分强度ꎬ选择奥氏体的

(２００)ꎬ(２２０)和(３１１)晶面衍射线以及铁素体的

(２００)和(２１１)晶面衍射线计算残余奥氏体体积

分数[１２]:
φγ ＝ １􀆰 ４Ｉγ / ( Ｉα ＋ １􀆰 ４Ｉγ) . (１)

式中: φγ 为奥氏体的体积分数ꎻ Ｉγ 为奥氏体

(２００)ꎬ(２２０)和(３１１)晶面衍射峰的积分强度ꎻＩα
为铁素体(２００)和(２１１)晶面衍射峰的积分强度.

２　 结果与讨论

２􀆰 １　 微观组织

图 １ 为 ８Ｍｎ 实验钢在不同温度淬火后显微

组织的 ＳＥＭ 图像. 从图中可以看出ꎬ８ Ｍｎ 钢在

７５０ ~ ８００ ℃淬火后显微组织为铁素体(Ｆ)和奥氏

体(Ａ)ꎻ在 ８５０ ℃淬火后ꎬ显微组织为铁素体、奥
氏体和马氏体(Ｍ)ꎻ而在 ９００ ℃淬火后ꎬ生成较多

的马氏体. 随着温度的升高ꎬ晶粒尺寸逐渐增大ꎬ
奥氏体稳定性降低ꎬ因此在高温淬火时生成了马

氏体.

图 １　 ８ Ｍｎ实验钢不同淬火温度下的显微组织
Ｆｉｇ􀆰 １　 Ｍｉｃｒｏｇｒａｐｈｓ ｏｆ ８ Ｍｎ ｓｔｅｅｌ ｑｕｅｎｃｈｅｄ ａｔ

ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｓ
(ａ)—７５０ ℃ꎻ (ｂ)—８００ ℃ꎻ (ｃ)—８５０ ℃ꎻ (ｄ)—９００ ℃.

　 　 图 ２ 为 １１ Ｍｎ 实验钢在不同温度淬火后显微

组织的 ＳＥＭ 图像ꎬ其显微组织随淬火温度的变化

规律与 ８ Ｍｎ 钢相同. 从图 ２ 可以看出ꎬ１１ Ｍｎ 钢

在７５０ ~ ８００ ℃淬火后显微组织由奥氏体和铁素

体构成ꎻ在 ８５０ ~ ９００ ℃淬火后显微组织为奥氏

体、铁素体和马氏体. 与图 １ 对比可以发现ꎬ１１ Ｍｎ
钢的奥氏体含量明显高于 ８ Ｍｎ 钢ꎬ这从 ＸＲＤ 的

测量结果中进一步得到证实.
图 ３ 示出了两种实验钢经过不同温度淬火后

残余奥氏体的体积分数. 对于 ８ Ｍｎ 钢(图 ２ａ)ꎬ奥
氏体的体积分数在淬火温度为 ７５０ ℃达到峰值

(４６􀆰 ５％ )ꎻ随着温度的提高ꎬ奥氏体含量逐渐减

少ꎬ这主要是由于部分奥氏体相变为马氏体ꎬ使得

奥氏体含量下降. 对于 １１ Ｍｎ 钢(图 ２ｂ)ꎬ当淬火

温度为 ８００ ℃时试样的奥氏体体积分数最高为

７４􀆰 ２％ ꎻ随着淬火温度的提高ꎬ奥氏体含量逐渐减

少. 对比发现ꎬＸＲＤ 的测量结果与显微组织随淬
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火温度的演变情况是相符合的. 从拉伸前后奥氏

体含量的变化可知ꎬ实验钢在拉伸变形中诱发了

马氏体相变(ＴＲＩＰ 效应) .

图 ２　 １１Ｍｎ钢不同淬火温度下的显微组织
Ｆｉｇ􀆰 ２　 Ｍｉｃｒｏｇｒａｐｈｓ ｏｆ １１Ｍｎ ｓｔｅｅｌ ｑｕｅｎｃｈｅｄ ａｔ

ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｓ
(ａ)—７５０ ℃ꎻ (ｂ)—８００ ℃ꎻ (ｃ)—８５０ ℃ꎻ (ｄ)—９００ ℃.

２􀆰 ２　 力学性能

图 ４ 示出了两种实验钢的力学性能ꎬ可以发

现两种实验钢的力学性能随淬火温度的变化规律

是相同的. 实验钢的抗拉强度随着淬火温度的提

高而逐渐提高ꎻ淬火温度为 ７５０ ℃总伸长率达到

峰值ꎬ然后随着温度提高而降低. 如图 ４ｃ 所示ꎬ两
种实验钢在淬火温度为 ７５０ ℃时获得最佳的力学

性能组合. 对于 ８ Ｍｎ 钢ꎬ其抗拉强度为９６４ ＭＰａꎬ
总伸长率为 ４８􀆰 １％ ꎬ强塑积为４６􀆰 ４ ＧＰａ％ ꎻ对于

１１ Ｍｎ 钢ꎬ其抗拉强度为９９８ ＭＰａꎬ伸长率达到

６７％ ꎬ强塑积 ６６􀆰 ９ ＧＰａ％ . 与其他合金成分的中

锰钢相比[３ꎬ５ꎬ９ꎬ１３]ꎬ所研究的实验钢综合性能优

秀ꎬ而且热处理工艺简单.

图 ３　 实验钢拉伸前后的奥氏体体积分数
Ｆｉｇ􀆰 ３　 Ｖｏｌｕｍｅ ｆｒａｃｔｉｏｎ ｏｆ ａｕｓｔｅｎｉｔｅ ｏｆ ｔｈｅ ｓａｍｐｌｅｓ

ｂｅｆｏｒｅ ａｎｄ ａｆｔｅｒ ｔｅｎｓｉｌｅ ｔｅｓｔｓ
(ａ)—８Ｍｎ 钢ꎻ (ｂ)—１１Ｍｎ 钢.

图 ４　 冷轧钢的力学性能
Ｆｉｇ􀆰 ４　 Ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ ｏｆ ｔｈｅ ｃｏｌｄ￣ｒｏｌｌｅｄ ｓａｍｐｌｅｓ

(ａ)—抗拉强度ꎻ (ｂ)—总伸长率ꎻ (ｃ)—强塑积.

　 　 对比两种实验钢的力学性能可以发现ꎬ当淬

火温度为 ８００ ~ ９００ ℃时ꎬ两种实验钢的综合力学

性能比较接近ꎻ当淬火温度为 ７００ ~ ７５０ ℃时ꎬ尤
其在 ７５０ ℃ 时ꎬ１１Ｍｎ 钢的总伸长率远远高于

８ Ｍｎ钢. 下面将通过分析 ８ Ｍｎ 钢和 １１ Ｍｎ 钢在

７５０ ℃淬火后拉伸试样(以下简称 ８ Ｍｎ － ７５０ 试

样和 １１ Ｍｎ － ７５０ 试样)的应变硬化行为来寻找

两试样性能存在差异的原因.
２􀆰 ３　 应变硬化行为

图 ５ 示出了 ８Ｍｎ － ７５０ 试样和 １１Ｍｎ － ７５０ 试

样的应变硬化率曲线. 对比发现ꎬ两试样的应变硬

化率随着应变量的增加呈现相同的三阶段变化规

律. 第一阶段应变硬化率缓慢下降ꎬ第二阶段为缓

慢上升阶段ꎬ第三阶段为波动下降阶段. 为了研究

试样在不同阶段的变形行为ꎬ对 １１Ｍｎ － ７５０ 试样

进行工程应变量(εＥ)分别为 ０􀆰 １０ꎬ０􀆰 ２０ꎬ０􀆰 ４０ 和

０􀆰 ６７(断裂)的拉伸ꎬ并通过 ＸＲＤ 测定不同变形

量时奥氏体体积分数的变化.
图 ６ 示出了 １１Ｍｎ － ７５０ 试样在不同应变量

下奥氏体体积分数的变化情况ꎬ图 ７ 示出了不同

应变量下的显微组织演变. 对比变形前的组织

(图 ２ａ)可以发现ꎬ在变形的第一阶段(应变量为

０ ~ ０􀆰 ２０)ꎬ奥氏体的体积分数变化不大ꎬ且铁素

体被拉长(如图 ７ａꎬ图 ７ｂ 椭圆区域所示)ꎻ因此可

以认为第一阶段主要为铁素体的变形ꎬ铁素体的

应变硬化能力较低ꎬ使得应变硬化率曲线呈下降

趋势. 在变形的第二阶段 (应变量为 ０􀆰 ２０ ~
０􀆰 ４０)ꎬ即缓慢上升阶段ꎬ其对应着奥氏体体积分

数的急剧下降(从 ６２％ 降为 ３１％ )ꎬ图 ６ 中奥氏体

含量的变化规律与 ＸＲＤ 的测试结果相对应ꎬ说
明在这一阶段试样发生强烈的 ＴＲＩＰ 效应ꎬ从而

提高了应变硬化率. 第三阶段为波动下降阶段
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(应变量为 ０􀆰 ４０ ~ ０􀆰 ６７)ꎬ在这一阶段奥氏体体积

分数降至 ２３％ ꎬ下降了 ８％ . 文献[１４]的研究工

作表明ꎬ第三阶段应变硬化率的波动主要是由于

发生了不连续的 ＴＲＩＰ 效应. 由于奥氏体具有不

同等级的稳定性ꎬ较为稳定的奥氏体需在较大的

应力作用下才会诱发相变ꎬ产生 ＴＲＩＰ 效应ꎬ从而

使局部应力转移ꎬ推迟颈缩ꎬ提高材料的延伸率.
对比三个阶段奥氏体含量的变化可知ꎬＴＲＩＰ 效应

主要发生在变形的第二和第三阶段.

数字 １ꎬ２ꎬ３ 分别表示第一ꎬ二ꎬ三阶段

图 ５　 试样 ８Ｍｎ －７５０ 和 １１Ｍｎ －７５０ 应力 －应变曲线
及其所对应的应变硬化率曲线

Ｆｉｇ􀆰 ５　 Ｓｔｒａｉｎ￣ｓｔｒｅｓｓ ｃｕｒｖｅｓ ａｎｄ ｔｈｅ ｃｏｒｒｅｓｐｏｎｄｉｎｇ
ｓｔｒａｉｎ ｈａｒｄｅｎｉｎｇ ｒａｔｅ ｏｆ ８Ｍｎ￣７５０ ｓａｍｐｌｅ
ａｎｄ １１Ｍｎ￣７５０ ｓａｍｐｌｅ
(ａ)—８Ｍｎ － ７５０ꎻ (ｂ)—１１Ｍｎ － ７５０.

图 ６　 １１Ｍｎ －７５０ 试样不同应变量下奥氏体体
积分数的变化

Ｆｉｇ􀆰 ６　 Ｖｏｌｕｍｅ ｆｒａｃｔｉｏｎ ｏｆ ａｕｓｔｅｎｉｔｅ ａｓ ａ ｆｕｎｃｔｉｏｎ ｏｆ
ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ ｓｔｒａｉｎ ｏｆ １１Ｍｎ￣７５０ ｓａｍｐｌｅ

为了进一步比较 ８Ｍｎ － ７５０ 试样和 １１Ｍｎ －
７５０ 试样的奥氏体稳定性ꎬ通过公式[７] φγ ＝ φγ０􀅰
ｅｘｐ( － ｋε)进行定量表征. 其中 φγ０为初始奥氏体

体积分数ꎬφγ 为应变量为 ε 时的奥氏体体积分数ꎻ
ｋ 为奥氏体稳定性指数ꎬｋ 值越大ꎬ则奥氏体越不稳

定. 通过计算可得ꎬ８Ｍｎ － ７５０ 试样和 １１Ｍｎ － ７５０
试样的 ｋ 值分别为 ２􀆰 ３ 和 １􀆰 ５ꎬ因此ꎬ１１Ｍｎ － ７５０
试样的奥氏体稳定性更高.

图 ７　 １１Ｍｎ －７５０ 试样不同应变量的显微组织
Ｆｉｇ􀆰 ７　 ＳＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ １１Ｍｎ￣７５０ ｓａｍｐｌｅ ｗｉｔｈ

ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ ｓｔｒａｉｎｓ
(ａ)—０􀆰 １ꎻ (ｂ)—０􀆰 ２ꎻ (ｃ)—０􀆰 ４ꎻ (ｄ)—０􀆰 ６７.

综合以上分析可知ꎬ对于 ８Ｍｎ － ７５０ 试样ꎬ其
Ｍｎ 含量较低(Ｍｎ 是奥氏体稳定元素)ꎬ且奥氏体

晶粒尺寸较大ꎬ研究表明奥氏体晶粒尺寸越大ꎬ则
稳定性越低[１５]ꎬ因此其奥氏体稳定性较低ꎬ在较

低的应变量(ε ＝ ０􀆰 １４)时ꎬ如图 ５ａ 所示ꎬ开始发

生 ＴＲＩＰ 效应ꎻ而 １１Ｍｎ － ７５０ 试样由于奥氏体稳

定性较高ꎬ在应变量 ε ＝ ０􀆰 ２０ 才开始发生 ＴＲＩＰ
效应. 此外ꎬ１１Ｍｎ － ７５０ 试样含有较高的奥氏体

体积分数(６４％ )ꎬ变形过程中有 ４１％ 的奥氏体发

生 ＴＲＩＰ 效应ꎻ相比之下ꎬ８Ｍｎ － ７５０ 试样初始奥

氏体体积分数只有 ４７％ ꎬ在变形过程中有 ３１％ 的

奥氏体发生 ＴＲＩＰ 效应. 因此ꎬ１１Ｍｎ － ７５０ 试样由

于具有更高的奥氏体含量、转变量和稳定性ꎬ使得

塑性远远高于 ８Ｍｎ － ７５０ 试样.

３　 结　 　 论

１) 实验钢在 ７５０ ℃淬火后获得最佳的力学

性能组合. ８Ｍｎ 钢抗拉强度为 ９６４ ＭＰａꎬ总伸长率

为 ４８􀆰 １％ ꎬ强塑积为 ４６􀆰 ４ ＧＰａ％ ꎻ１１Ｍｎ 钢抗拉强

度 为 ９９８ ＭＰａꎬ 伸 长 率 达 到 ６７％ ꎬ 强 塑 积

６６􀆰 ９ ＧＰａ％ . 与其他中锰钢相比ꎬ本实验钢的力学

性能优秀ꎬ且热处理工艺简单.
２) ８Ｍｎ － ７５０ 试样和 １１Ｍｎ － ７５０ 试样在拉

伸过程中表现出相同的三阶段应变硬化行为ꎬ
ＴＲＩＰ 效应主要发生在第二和第三阶段. １１Ｍｎ －
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７５０ 试样由于具有更高的奥氏体含量、转变量和

稳定性ꎬ使得其塑性远远高于 ８Ｍｎ － ７５０ 试样.

参考文献:

[ １ ]　 Ｈｅｉｍｂｕｃｈ Ｒ. Ｏｖｅｒｖｉｅｗ: ａｕｔｏ / ｓｔｅｅｌ ｐａｒｔｎｅｒｓｈｉｐ [ ＥＢ / ＯＬ ] .
[２０１５ － ０９ － ２０] . ｈｔｔｐｓ: / / ｗｗｗ. ａ￣ｓｐ. ｏｒｇ / .

[ ２ ]　 Ｍｅｒｗｉｎ Ｍ Ｊ. Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ａｎｄ ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ ｏｆ ｃｏｌｄ ｒｏｌｌｅｄ ａｎｄ
ａｎｎｅａｌｅｄ ｌｏｗ￣ｃａｒｂｏｎ ｍａｎｇａｎｅｓｅ ＴＲＩＰ ｓｔｅｅｌｓ [ Ｊ] . Ｉｒｏｎ Ｓｔｅｅｌ
Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙꎬ２００８ꎬ１０:６６ － ８４.

[ ３ ]　 Ｍｅｒｗｉｎ Ｍ Ｊ. Ｌｏｗ￣ｃａｒｂｏｎ ｍａｎｇａｎｅｓｅ ＴＲＩＰ ｓｔｅｅｌｓ [ Ｊ ] .
Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ Ｆｏｒｕｍꎬ ２００７ꎬ ５３９ / ５４０ / ５４１ / ５４２ / ５４３:
４３２７ － ４３３２.

[ ４ ]　 Ｌｅｅ ＳꎬＬｅｅ Ｓ ＪꎬＳａｎｔｈｏｓｈ Ｋ Ｓꎬｅｔ ａｌ. Ｌｏｃａｌｉｚｅｄ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｉｎ
ｍｕｌｔｉｐｈａｓｅ ｕｌｔｒａ￣ｆｉｎｅ￣ｇｒａｉｎｅｄ ６ Ｐｃｔ Ｍｎ ｔｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ￣
ｉｎｄｕｃｅｄ ｐｌａｓｔｉｃｉｔｙ ｓｔｅｅｌ [ Ｊ ] . Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌ ａｎｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ
Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ:Ａꎬ２０１１ꎬ４２(１２):３６３８ － ３６５１.

[ ５ ]　 李振ꎬ赵爱民ꎬ唐荻ꎬ等. 低碳中锰热轧 ＴＲＩＰ 钢退火工艺及

组织演变[Ｊ] . 北京科技大学学报ꎬ２０１２ꎬ４３(２):１３２ － １３６.
(Ｌｉ ＺｈｅｎꎬＺｈａｏ Ａｉ￣ｍｉｎꎬＴａｎｇ Ｄｉꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｎｎｅａｌｉｎｇ ｐｒｏｃｅｓｓ
ａｎｄ ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｅｖｏｌｕｔｉｏｎ ｏｆ ｌｏｗ ｃａｒｂｏｎ ｍｅｄｉｕｍ
ｍａｎｇａｎｅｓｅ ｈｏｔ￣ｒｏｌｌｅｄ ＴＲＩＰ ｓｔｅｅｌ[Ｊ] . Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｕｎｉｖｅｒｓｉｔｙ ｏｆ
Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ Ｂｅｉｊｉｎｇꎬ２０１２ꎬ４３(２):１３２ － １３６. )

[ ６ ]　 Ｇｉｂｂｓ Ｐ Ｊꎬｄｅ Ｍｏｏｒ ＥꎬＭｅｒｗｉｎ Ｍ Ｊꎬｅｔ ａｌ. Ａｕｓｔｅｎｉｔｅ ｓｔａｂｉｌｉｔｙ
ｅｆｆｅｃｔｓ ｏｎ ｔｅｎｓｉｌｅ ｂｅｈａｖｉｏｒ ｏｆ ｍａｎｇａｎｅｓｅ￣ｅｎｒｉｃｈｅｄ￣ａｕｓｔｅｎｉｔｅ
ｔｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ￣ｉｎｄｕｃｅｄ ｐｌａｓｔｉｃｉｔｙ ｓｔｅｅｌ [Ｊ] . Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌ ａｎｄ
Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ:Ａꎬ２０１１ꎬ４２(１２):３６９１ － ３７０２.

[ ７ ]　 Ｓｈｉ ＪꎬＳｕｎ Ｘ ＪꎬＷａｎｇ Ｍ Ｑꎬｅｔ ａｌ. Ｅｎｈａｎｃｅｄ ｗｏｒｋ￣ｈａｒｄｅｎｉｎｇ
ｂｅｈａｖｉｏｒ ａｎｄ ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ ｉｎ ｕｌｔｒａｆｉｎｅ￣ｇｒａｉｎｅｄ ｓｔｅｅｌｓ
ｗｉｔｈ ｌａｒｇｅ￣ｆｒａｃｔｉｏｎｅｄ ｍｅｔａｓｔａｂｌｅ ａｕｓｔｅｎｉｔｅ [ Ｊ ] . Ｓｃｒｉｐｔａ
Ｍａｔｅｒｉａｌｉａꎬ２０１０ꎬ６３:８１５ － ８１８.

[ ８ ]　 Ｓｕｈ Ｄ ＷꎬＰａｒｋ Ｓ ＪꎬＬｅｅ Ｔ Ｈꎬｅｔ ａｌ. Ｉｎｆｌｕｅｎｃｅ ｏｆ Ａｌ ｏｎ ｔｈｅ

ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒａｌ ｅｖｏｌｕｔｉｏｎ ａｎｄ ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｂｅｈａｖｉｏｒ ｏｆ ｌｏｗ￣
ｃａｒｂｏｎꎬ ｍａｎｇａｎｅｓｅ ｔｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ￣ｉｎｄｕｃｅｄ￣ｐｌａｓｔｉｃｉｔｙ ｓｔｅｅｌ
[Ｊ] . Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌ ａｎｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ:Ａꎬ２０１０ꎬ４１:
３９７ － ４０８.

[ ９ ]　 Ｌｉ Ｚ ＣꎬＤｉｎｇ ＨꎬＣａｉ Ｚ Ｈ. Ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ ａｎｄ ａｕｓｔｅｎｉｔｅ
ｓｔａｂｉｌｉｔｙ ｉｎ ｈｏｔ￣ｒｏｌｌｅｄ ０􀆰 ２Ｃ￣１􀆰 ６ / ３􀆰 ２Ａｌ￣６Ｍｎ￣Ｆｅ ＴＲＩＰ ｓｔｅｅｌ
[Ｊ] . Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ:Ａꎬ２０１５ꎬ６３９:５５９ －
５６６.

[１０] Ｐａｒｋ Ｓ ＪꎬＨｗａｎｇ ＢꎬＬｅｅ Ｋ Ｈꎬｅｔ ａｌ. Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ａｎｄ ｔｅｎｓｉｌｅ
ｂｅｈａｖｉｏｒ ｏｆ ｄｕｐｌｅｘ ｌｏｗ￣ｄｅｎｓｉｔｙ ｓｔｅｅｌ ｃｏｎｔａｉｎｉｎｇ ５ ｍａｓｓ％
ａｌｕｍｉｎｕｍ [Ｊ] . Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａꎬ２０１３ꎬ６８:３６５ － ３６９.

[１１] Ｔｊａｈｊａｎｔｏ Ｄ Ｄꎬ Ｓｕｉｋｅｒ Ａ Ｓ Ｊꎬ Ｔｕｒｔｅｌｔａｕｂ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ.
Ｍｉｃｒｏｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｐｒｅｄｉｃｔｉｏｎｓ ｏｆ ＴＲＩＰ ｓｔｅｅｌ ｂｅｈａｖｉｏｒ ａｓ ａ
ｆｕｎｃｔｉｏｎ ｏｆ ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒａｌ ｐａｒａｍｅｔｅｒｓ [ Ｊ] . Ｃｏｍｐｕｔａｔｉｏｎａｌ
Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅꎬ２００７ꎬ４１:１０７ － １１６.

[１２] Ｊｈａ Ｂ ＫꎬＡｖｔａｒ Ｒꎬ Ｄｗｉｖｅｄｉ Ｖ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ￣ｐｒｏｐｅｒｔｙ
ｃｏｒｒｅｌａｔｉｏｎ ｉｎ ｃａｒｂｏｎ ｌｏｗ ａｌｌｏｙ ｈｉｇｈ ｓｔｒｅｎｇｔｈ ｗｉｒｅ ｒｏｄｓ / ｗｉｒｅｓ
ｃｏｎｔａｉｎｉｎｇ ｒｅｔａｉｎｅｄ ａｕｓｔｅｎｉｔｅ [ Ｊ] . Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ ｏｆ ｔｈｅ Ｉｎｄｉａｎ
Ｉｎｓｔｉｔｕｔｅ ｏｆ Ｍｅｔａｌｓꎬ１９９６ꎬ４９(３):１３３ － １４２.

[１３] Ｈａｎ Ｑ ＨꎬＺｈａｎｇ Ｙ ＬꎬＷａｎｇ Ｌ. Ｅｆｆｅｃｔ ｏｆ ａｎｎｅａｌｉｎｇ ｔｉｍｅ ｏｎ
ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒａｌ ｅｖｏｌｕｔｉｏｎ ａｎｄ ｄｅｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｃｈａｒａｃｔｅｒｉｓｔｉｃｓ ｉｎ
１０Ｍｎ１􀆰 ５Ａｌ ＴＲＩＰ ｓｔｅｅｌ [ Ｊ] . Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌ ａｎｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ
Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ:Ａꎬ２０１５ꎬ４６(５):１９１７ － １９２６.

[１４] Ｃａｉ Ｚ ＨꎬＤｉｎｇ ＨꎬＭｉｓｒａ Ｒ Ｄ Ｋꎬｅｔ ａｌ. Ｕｎｉｑｕｅ ｓｅｒｒａｔｅｄ ｆｌｏｗ
ｄｅｐｅｎｄｅｎｃｅ ｏｆ ｃｒｉｔｉｃａｌ ｓｔｒｅｓｓ ｉｎ ａ ｈｏｔ￣ｒｏｌｌｅｄ Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ａｌ￣Ｃ ｓｔｅｅｌ
[Ｊ] . Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａꎬ２０１４ꎬ７１:５ － ８.

[１５] Ｊｕｎｇ Ｙ ＳꎬＬｅｅ Ｙ ＫꎬＭａｔｌｏｃｋ Ｄ Ｋꎬｅｔ ａｌ. Ｅｆｆｅｃｔ ｏｆ ｇｒａｉｎ ｓｉｚｅ
ｏｎ ｓｔｒａｉｎ￣ｉｎｄｕｃｅｄ ｍａｒｔｅｎｓｉｔｉｃ ｔｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｓｔａｒｔ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ
ｉｎ ａｎ ｕｌｔｒａｆｉｎｅ ｇｒａｉｎｅｄ ｍｅｔａｓｔａｂｌｅ ａｕｓｔｅｎｉｔｉｃ ｓｔｅｅｌ [ Ｊ] . Ｍｅｔａｌｓ
ａｎｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌꎬ２０１１ꎬ１７:５５３ － ５５６.
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