
２０１９ꎬＶｏｌ.３３ꎬＮｏ.１２　 ｗｗｗ.ｍａｔｅｒ￣ｒｅｐ.ｃｏｍ

ｅｇｚｘｆ＠ａｈｕｔ.ｅｄｕ.ｃｎ ＤＯＩ:１０ １１８９６ / ｃｌｄｂ １８１２０２１１

　 基金项目:国家自然科学基金(５１６７４００４)
　 Ｔｈｉｓ ｗｏｒｋ ｗａｓ ｆｉｎａｎｃｉａｌｌｙ ｓｕｐｐｏｒｔｅｄ ｂｙ ｔｈｅ Ｎａｔｉｏｎａｌ Ｎａｔｕｒａｌ Ｓｃｉｅｎｃｅ Ｆｏｕｎｄａｔｉｏｎ ｏｆ Ｃｈｉｎａ (５１６７４００４) .

低密度钢中有序析出相的研究进展
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随着“减重、节能、降低碳排放”的绿色制造理念越来越深入人心ꎬ对传统钢铁材料升级换代的需求显得尤为迫切ꎬ第三代汽车用钢已成为各

国研发机构和企业关注的焦点ꎮ 高强度、高韧性、轻量化的先进钢铁材料成为第三代汽车用钢的一个新的研发方向ꎮ 主要通过在 Ｆｅ 中添加较多

的轻质元素如 Ａｌ、Ｍｎ、Ｓｉ 等进行合金成分设计来显著降低钢材密度ꎻ同时通过调控基体组织和析出相构成、形态来平衡钢材的强度和塑韧性ꎬ从

而使钢具有高的强塑积和低的密度ꎮ
本文针对 Ｆｅ￣Ａｌ、Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ａｌ、Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ａｌ￣Ｃ 系低密度钢的成分及组织特征ꎬ介绍了低密度钢中 Ｋａｐｐａ 碳化物ꎬ(ＦｅꎬＭｎ)Ａｌ、ＮｉＡｌ 型 Ｂ２ 相ꎬ(Ｆｅꎬ

Ｍｎ) ３Ａｌ 型 ＤＯ３ 相和 β￣Ｍｎ 相的晶格参数及相关性能特征ꎮ 结合国内外对低密度钢的最新研究ꎬ着重对低密度钢相图的热 /动力学计算、各有序

析出相的元素配分和析出行为(特征、形态、大小)、析出相对钢组织演变与强韧性机制的影响等进行了总结ꎬ并基于现有的研究ꎬ展望了高强度、
高韧性、低密度钢进一步的研究方向ꎮ
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０　 引言

伴随着先进高强钢的快速发展和广泛应用ꎬ作为第三代

高强度、高韧性汽车钢的代表ꎬ含 Ａｌ 低密度钢越来越受到各

大钢铁公司、汽车厂家以及科研机构的重点关注[１￣２] ꎮ 低密

度钢最早由 Ｋｏｒｔｅｒ 和 Ｔｏｎ 于 １９３０ 年提出[３] ꎮ 早期开发的含

Ｍｎ、Ａｌ 钢(尝试以 Ｍｎ、Ａｌ 元素替代较贵的 Ｎｉ、Ｃｒ 元素来生产

耐蚀奥氏体不锈钢)的成分借鉴了高锰钢(Ｈａｄｆｉｅｌｄ 钢)ꎬ并
通过向高锰钢中加入轻量化元素 Ａｌ、Ｓｉ、Ｃ 等形成低密度的

Ｍｎ、Ａｌ 型廉价不锈钢[４] ꎮ 但直到 ２０００ 年ꎬ含 Ｍｎ、Ａｌ 元素的

低密度钢被认为可用于生产轻量化汽车钢ꎬ其在汽车结构钢

方面的研究才真正受到关注[５] ꎮ Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ 期刊中关

于“低密度钢专题”的观点性论文中指出ꎬ含高 Ａｌ 低密度钢

的研究仍然处于初级阶段ꎬ还存在大量有待解决的科学问

题[６￣８] ꎮ
近几年ꎬ关于低密度钢的研究主要集中在成分设计、关

键元素的作用、工艺￣组织控制、强韧性机制等方面ꎬ也在有序

析出相与材料体系及基相的关系、碳化物析出行为、析出相

与位错的相互作用及析出相的利用与调控等方面做了不少

研究[９￣１３] ꎮ 本文对低密度钢中有序析出相的特征、类型、作用

及国内外相关的研究进展进行了综述ꎬ以使未来对该系钢的

研究更加清晰、深入ꎮ

１　 低密度钢的材料体系与相构成

１.１　 低密度钢的成分与基相

固溶 Ａｌ 原子的加入会引起 Ｆｅ 基体点阵扩张ꎬ降低钢的

平均物质的量和增大钢的摩尔体积ꎬ从而降低钢的密度ꎮ 室

温下ꎬＡｌ 在纯 Ｆｅ 中的固溶度约为 ９％ꎬ在 Ｃ 和 Ｍｎ 等其他元

素存在时ꎬ其固溶度可进一步提高ꎮ 汽车钢轻量化的思路是

在 Ｆｅ 基中添加 Ａｌ、Ｍｎ、Ｃ、Ｓｉ 等轻质元素ꎬ以显著降低钢材的

密度ꎮ 目前ꎬ轻量化钢材的材料体系主要有 Ｆｅ￣Ａｌ、Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ａｌ
或 Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ａｌ￣(Ｓｉ)￣Ｃ 等[１４] ꎬ在此基础上ꎬ为了获得更优异的

强韧性和各种工艺性能(如耐蚀性、抗裂性、焊接性等)ꎬ会基

于上述材料体系再选择性地添加适量的 Ｃｒ、Ｃｕ、Ｍｏ、Ｎｉ、Ｐ、
Ｎｂ、Ｃｏ 等元素[１５￣２１] ꎮ

高锰钢中ꎬＭｎ 含量一般超过 １０％(质量分数ꎬ下同)ꎬＣ

９７９３



含量也很高(０.９０％~１.５０％)ꎮ 要想进一步降低材料的密度ꎬ
需要添加大量的 Ａｌꎮ Ａｌ 元素改变了钢的组织构成ꎬ显著地促

进了铁素体的形成ꎮ 当钢中 Ａｌ 的质量分数大于 ９％时ꎬ为了

提高钢材的综合性能ꎬ需要添加更多的 Ｍｎꎬ形成高 Ｍｎ
(１５％~３４％)、高 Ａｌ( ~１３％)的低密度合金ꎬ其密度降低显著

(可低至 ６.５ ｇ / ｃｍ３)ꎮ 由于对成本、工艺和综合性能的考量ꎬ
某些钢的 Ｍｎ、Ａｌ 含量需大大降低ꎬ形成中 Ｍｎ(３％ ~ １２％)、
Ａｌ(３％~１３％)的低密度钢[２２] ꎮ

对于 Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ａｌ￣Ｃ 体系ꎬ由于各低密度钢中的 Ｍｎ、Ａｌ 含
量的差异ꎬ其基体组织主要为 α 铁素体基、γ 奥氏体基或 α
铁素体＋γ 奥氏体双相等ꎮ 且由于 γ 奥氏体钢和 α 铁素体的

密度分别为 ８.１５ ｇ / ｃｍ３、７.８７ ｇ / ｃｍ３ꎬ各元素对复相组织密度

的影响通常可以用式(１)、式(２)来计算[２ꎬ５] :
ρα(ｇ / ｃｍ

３)＝ ７.８７－０.０９８(１００ωＡｌ) (１)
ργ(ｇ / ｃｍ

３)＝ ８.１５－０.１０１－０.４１(１００ωＣ)－０.００８ ５(１００ωＭｎ)
(２)

式中:ωＡｌ、ωＣ、ωＭｎ分别表示对应元素在此钢中的质量分数ꎬ
其前面的数字为系数ꎮ
１.２　 低密度钢中的析出相

Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ａｌ￣Ｃ 低密度钢合金体系的平衡相一般有 γ 奥氏

体、α 铁素体、Ｋａｐｐａ 碳化物、Ｍ３Ｃ 碳化物( θ 相)、β￣Ｍｎ 等ꎮ
随 Ａｌ、Ｃ 含量的改变ꎬ铁素体会发生点阵有序转变ꎬ生成 ＤＯ３

结构的 Ｆｅ３Ａｌ 相和 Ｂ２ 结构的 ＦｅＡｌ 相[４ꎬ１１] ꎮ 单纯的 γ 奥氏体

或 α 铁素体低密度钢较少ꎬ往往是以 γ 奥氏体或 α 铁素体为

基相ꎬ从中析出各种第二相ꎬ形成复相的低密度钢[２３￣２５] ꎮ 对

含 Ａｌ、Ｍｎ、Ｃ、Ｓｉ 等元素的某种低密度钢而言ꎬ根据合金的含

量不同ꎬ最常见的析出相有 Ｋａｐｐａ 碳化物(简称 ｋ 碳化物)、
Ｆｅ￣Ａｌ 系 Ｂ２ 与 ＤＯ３ 相、β￣Ｍｎ 等有序相ꎮ

１.２.１　 Ｋａｐｐａ 碳化物

在 Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ｃ 钢中ꎬ会存在一些碳化物ꎬ如 Ｍ３Ｃ、Ｍ５Ｃ２、
Ｍ２３Ｃ６等ꎮ 但在钢中添加 Ａｌ 后ꎬ形成 Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ａｌ￣Ｃ 合金体系ꎮ
随着 Ａｌ 含量的增加(大于 ６.０％时)ꎬ富 Ａｌ、Ｍｎ 和 Ｃ 的过饱和

奥氏体钢在淬火或时效过程中发生调幅分解ꎬ且 Ｃ 和 Ａｌ 原
子进行有序排列ꎬ钢中的析出相由 Ｍ３Ｃ 型碳化物(ＦｅꎬＭｎ) ３Ｃ
转变为 Ｋａｐｐａ 碳化物[１１] ꎮ ｋ 碳化物是一种 Ｅ２１ 型钙钛矿立

方晶体结构ꎬ分子式为 Ｆｅ３ＡｌＣꎬ是在 Ｌ１２ 型 ＦＣＣ￣γ 奥氏体的

基础上ꎬ由 Ａｌ 原子占据立方体的八个顶角ꎬＦｅ / Ｍｎ 原子占据

六个面心位置ꎬ Ｃ 原子处于立方晶胞的中心位置ꎬ形成

Ｆｅ３ＡｌＣ、Ｆｅ２ＭｎＡｌＣ、ＦｅＭｎ２ＡｌＣ、Ｍｎ３ＡｌＣ 等 Ｌ′ １２ 型立方晶体

相[２６] ꎬ其分子式为 Ｆｅ３－ｘＭｎｘＡｌＣ(０≤ｘ≤３)ꎬ密度为 ６.５３~６.６９
ｇ / ｃｍ３ꎬ晶格见图 １ꎮ 根据密度泛函理论(Ｄｅｎｓｉｔｙ ｆｕｎｃｔｉｏｎａｌ
ｔｈｅｏｒｙꎬＤＦＴ)计算和物理实验ꎬＫａｐｐａ 碳化物的非化学计量分

子式为(ＦｅꎬＭｎ) ４－ｙＡｌｙＣｘ(０.８<ｙ<１.２ꎬ０.４２<ｘ<０.７１)
[２７] ꎮ

图 １　 Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ａｌ￣Ｃ 低密度钢中 Ｆｅ３－ｘＭｎｘＡｌＣ(０≤ｘ≤３)碳化物的晶格图[２６]

Ｆｉｇ.１　 Ｌａｔｔｉｃｅ ｄｉａｇｒａｍ ｏｆ Ｆｅ３－ｘＭｎｘＡｌＣ (０≤ｘ≤３)ｃａｒｂｉｄｅ ｉｎ Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ａｌ￣Ｃ ｌｏｗ￣ｄｅｎｓｉｔｙ ｓｔｅｅｌ[２６]

　 　 对于 Ｋａｐｐａ 碳化物ꎬ其有序化机制和晶格参数的膨胀与

合金中 Ｃ 的含量密切相关ꎬ是由 Ｃ 原子稳定的有序固溶体ꎮ
Ｋａｐｐａ 碳化物从奥氏体母相中析出ꎬＣ 原子的扩散程度对其

晶体结构具有重要的影响ꎬ有时中心位置 Ｃ 原子缺位ꎮ 通过

原位同步辐射 ＸＲＤ 精确测定 Ｃ、Ｍｎ、Ａｌ 在奥氏体中的含量ꎬ
并测定奥氏体(２２０)晶面间距ꎬ可以利用式(３)—式(５)对奥

氏体、铁素体和 Ｋａｐｐａ 碳化物的晶格常数进行精确计

算[２８￣２９] :
ａγ ＝ ３.５７８＋０.０３０ＸＣ＋０.００５ ６ＸＡｌ＋０.０００ ９５ＸＭｎ (３)

ａｂｃｃ ＝ ２.８６６ ４＋
(ａＦｅ－０.２７９ＸＣ)

２(ａＦｅ＋２.４９６ＸＣ)－ａ
３
Ｆｅ

３ａ２
Ｆｅ

＋

　 　 ０.０６ＸＭｎ (４)
ａＫａｐｐａ ＝ ３.６６２ ６＋０.００５ ９ＸＣ±０.００３ ３ (５)

式中:ａγ、ａｂｃｃ、ａＫａｐｐａ分别为奥氏体、铁素体和 Ｋａｐｐａ 碳化物的

晶格常数ꎬ单位为 ÅꎻＸＣ、ＸＡｌ、ＸＭｎ分别为 Ｃ、Ａｌ、Ｍｎ 的质量分

数ꎮ
Ｋａｐｐａ 碳化物的存在形态不仅与成分体系密切相关ꎬ还

与低密度钢的工艺有着直接的关联ꎮ Ｌｉ 等[３０] 研究了不同条

件下高 Ｍｎ、高 Ａｌ 低密度钢中 Ｋａｐｐａ 碳化物在奥氏体中的固

溶、析出规律ꎬ通常 Ｋａｐｐａ 碳化物会在奥氏体晶内、晶间析

出ꎬ晶内析出的 Ｋａｐｐａ 碳化物的固溶温度可由式(６)进行计

算ꎬ晶内细小的 Ｋａｐｐａ 碳化物对钢材的屈服强度和韧性有着

重要的作用ꎮ 而随着固溶时间的延长ꎬＫａｐｐａ 碳化物会在奥

氏体晶间形核ꎬ并沿着奥氏体{１００}晶面长大ꎬ恶化材料的强

韧性ꎮ Ｋａｐｐａ 碳化物与奥氏体存在一定的取向关系ꎬ即

[１００] ｋ∥[１００] γ 和[０１０] ｋ∥[０１０] γꎮ
Ｔｋ(Ｋ)＝ １ ０１０＋２２(１００ωＡｌ)－４(１００ωＭｎ) (６)

式中:Ｔｋ 为开氏温度ꎮ

１.２.２　 Ｂ２ 结构的(ＦｅꎬＭｎ)Ａｌ 相

Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ａｌ￣Ｃ 系低密度钢在淬火￣时效处理时ꎬＦｅ 原子和

Ａｌ 原子在一定条件下容易形成硬而脆的 Ｂ２ 结构的 ( Ｆｅꎬ
Ｍｎ)Ａｌ 相ꎬ从 α 铁素体中析出ꎮ 该有序相为 ＭＡｌ 型(Ｍ 为

Ｆｅ、Ｍｎ、Ｎｉ 或(ＦｅꎬＭｎ)固溶体)金属间化合物ꎮ 其中ꎬＦｅＡｌ 相
的密度为 ５.５６ ｇ / ｃｍ３ꎬ弹性模量为 ２５９ ＧＰａꎬ具有较高的比模

量和比强度ꎬ且吉布斯自由能相对较低ꎬ析出倾向很强ꎮ 室

温条件下的 Ｂ２ 相塑性很差ꎬ但耐蚀性、抗氧化性和耐磨性优

异ꎮ 与 Ｋａｐｐａ 碳化物不同ꎬＢ２ 相不可剪切变形ꎬ导致相界面

位错塞积ꎬ从而提高了含 Ｂ２ 相的低密度钢在变形时的加工

硬化率ꎮ Ｂ２ 相是一种 ｂｃｃ 晶格点阵ꎬ其晶格如图 ２ 所示ꎮ

１.２.３　 ＤＯ３ 结构的(ＦｅꎬＭｎ) ３Ａｌ 相

在 Ｆｅ￣Ａｌ 相图中ꎬＡｌ 元素稳定 α￣Ｆｅꎬ当 Ａｌ 原子分数高于
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２０％时ꎬ会由 ｂｃｃ 无序结构向有序化转变ꎬ形成稳定的 ＤＯ３ 结

构的 Ｆｅ３Ａｌ 相ꎬ其密度为 ６.７９ ｇ / ｃｍ３ꎮ ＤＯ３ 相的硬度相对较

低(低于 ２５ＨＲＣ)ꎬ但加工硬化速率高、耐磨性好ꎮ 其稳定性

随温度而变ꎬ当温度高于 ５４０ ℃时ꎬ稳定的 ＤＯ３ 结构的 Ｆｅ３Ａｌ
相就转化为 Ｂ２ 结构的 ＦｅＡｌ 相ꎬ且当 Ａｌ 原子分数超过 ３７％
时ꎬ室温下也转变为 ＦｅＡｌ 有序相ꎮ 而当 Ａｌ 原子分数在

２３％~３７％时ꎬ出现 Ｂ２、ＤＯ３ 结构析出相共存的情况ꎬ低于

５４０ ℃下的时效处理会出现 Ｂ２→ＤＯ３ 的缓慢转变ꎮ 在 Ｆｅ￣
Ｍｎ￣Ａｌ￣Ｃ 系低密度钢中ꎬＭｎ 原子与 Ｆｅ 基固溶ꎬ形成的 ＤＯ３ 结

构析出相为(ＦｅꎬＭｎ) ３Ａｌꎬ其晶体结构如图 ３ 所示[３１￣３２] ꎮ

图 ２　 Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ａｌ￣Ｃ 低密度钢中 Ｂ２ 有序相的晶格图[３１￣３２]

Ｆｉｇ.２ 　 Ｌａｔｔｉｃｅ ｄｉａｇｒａｍ ｏｆ Ｂ２ ｏｒｄｅｒｅｄ ｐｈａｓｅ ｉｎ Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ａｌ￣Ｃ ｌｏｗ￣ｄｅｎｓｉｔｙ
ｓｔｅｅｌ[３１￣３２]

图 ３　 Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ａｌ￣Ｃ 低密度钢中 ＤＯ３ 有序相的晶格图[３１￣３２]

Ｆｉｇ.３ 　 Ｌａｔｔｉｃｅ ｄｉａｇｒａｍ ｏｆ ＤＯ３ ｏｒｄｅｒｅｄ ｐｈａｓｅ ｉｎ Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ａｌ￣Ｃ ｌｏｗ￣ｄｅｎｓｉｔｙ
ｓｔｅｅｌ[３１￣３２]

１.２.４　 β￣Ｍｎ 相

锰元素是位于元素周期表 ＶＩＩＢ 族的过渡金属ꎬ具有 α￣
Ｍｎ(体心立方)、β￣Ｍｎ (立方体)、γ￣Ｍｎ(面心立方)和 δ￣Ｍｎ

(体心立方) 四种同素异构体ꎮ 在高温情况下ꎬＭｎ 与 Ｆｅ 形

成 γ(ＦｅꎬＭｎ)ꎻ而在较低温度下ꎬ当合金中 Ｍｎ 含量较高(达
３５％ꎬ质量分数) [５] 时ꎬ容易形成 β￣Ｍｎ 与 γ￣Ｆｅ 共存ꎮ β￣Ｍｎ
每个晶胞中有 ２０ 个原子ꎬＷｙｃｋｏｆｆ 晶体学位点为 ８ｃ 和 １２ｄꎬ
其晶体结构如图 ４ 所示[３３] ꎬ密度为 ７.２４ ｇ / ｃｍ３ꎮ 高 Ｍｎ 低密

度钢在过时效处理时ꎬ容易在 γ 奥氏体基体中出现 β￣Ｍｎ 脆

性相ꎬ严重影响到材料的断裂韧性和冲击性能ꎬ基体中的 β￣
Ｍｎ 相较多时ꎬ体积膨胀严重ꎬ会产生较大的组织应力ꎮ

图 ４　 β￣Ｍｎ 有序相的晶格图[３３]

Ｆｉｇ.４　 Ｌａｔｔｉｃｅ ｄｉａｇｒａｍ ｏｆ β￣Ｍｎ ｏｒｄｅｒｅｄ ｐｈａｓｅ[３３]

１.２.５　 其他析出相

在 Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ａｌ、 Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ａｌ￣Ｃ￣( Ｓｉ) 等低密度合金体系中ꎬ
Ｍｎ、Ａｌ、Ｃ 的含量不仅影响基体的构成ꎬ也直接影响析出相的

类型、形态ꎮ 成分中各元素配分改变了组织中基相和析出相

的晶格点阵、晶格参数、临界转变温度ꎬ低密度钢中的各主要

相的晶格参数见表 １[３１￣３６] ꎮ 通过科学的成分设计、工艺￣组织

调控可以获得不同的组织构成和形态ꎬ从而实现不同性能要

求的汽车用钢的研发ꎮ
此外ꎬ在某些含 Ｍｎ、Ａｌ 元素的铁基功能材料或特殊合金

中ꎬ除了上述相构成外ꎬ有些合金体系中会存在 Ｌａｖｅｓ 相[３７] ꎬ
但由于该体系钢的主要用途不作为汽车用钢材料ꎬ不属本文

论述范围ꎮ

表 １　 低密度钢中的基相和析出相的晶格参数
Ｔａｂｌｅ １　 Ｌａｔｔｉｃｅ ｐａｒａｍｅｔｅｒｓ ｏｆ ｂａｓｅ ｐｈａｓｅ ａｎｄ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅｄ ｐｈａｓｅ ｉｎ ｌｏｗ￣ｄｅｎｓｉｔｙ ｓｔｅｅｌｓ

Ｐｈａｓｅ Ｍｏｌｅｃｕｌａｒ
ｆｏｒｍｕｌａ

Ｐｅａｒｓｏｎ
ｓｙｍｂｏｌ

Ｓｐａｃｅ
ｇｒｏｕｐ Ｐｒｏｔｏｔｙｐｅ Ｌａｔｔｉｃｅ ｐａｒａｍｅｔｅｒ

ａ＝ ｂ＝ ｃ / ｎｍ
Ｏｒｄｅｒｅｄ ｃｒｉｔｉｃａｌ
ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ / ℃ Ｒｅｆｅｒｅｎｃｅｓ

ｂｃｃ￣Ｆｅ α￣Ｆｅ(ＭｎꎬＡｌ) ｃＩ２ Ｉｍ３ｍ Ｗ ０.２８６ — [３１ꎬ３５￣３６]
ｆｃｃ￣Ｆｅ γ￣Ｆｅ(ＭｎꎬＡｌꎬＣ) ｃＦ４ Ｆｍ３ｍ Ｃｕ ０.３５９ — [３１ꎬ３５￣３６]

Ｋ Ｃａｒｂｉｄｅ Ｆｅ３ＡｌＣ ｃＰ５ Ｐｍ３ｍ ＣａＴｉＯ３ ０.３７２—０.３７７ ８２５—１ ３１５ [３１￣３２ꎬ３５￣３６]
ｂｃｃ￣Ｂ２ ＦｅＡｌ ｃＰ８ Ｐｍ３ｍ ＣｓＣｌ ０.２８９—０.２９１ ５４０—１ ２００ [３１￣３２ꎬ３４￣３６]
ｂｃｃ￣ＤＯ３ Ｆｅ３Ａｌ ｃＦ１６ Ｆｍ３ｍ ＢｉＦ３ ０.５７６—０.５７９ ５４０ [３１￣３２ꎬ３５￣３６]
ＣＵＢ￣Ｍｎ β￣Ｍｎ ｃＰ２０ Ｐ４１３２ β￣Ｍｎ ０.６２９—０.６３３ ７２７—１ ０９５ [３３ꎬ３６]

２　 低密度钢中有序析出相的研究

２.１　 相图的理论计算与研究

Ｆｅ￣Ａｌ 二元合金中ꎬ当 Ａｌ 含量大于 １％时ꎬ由液相凝固形

成的铁素体在后续温降或热加工过程中不发生 δ 铁素体→γ
奥氏体→α 铁素体相变反应ꎬ合金在固态时基体组织均为无

序 ｂｃｃ 结构的铁素体ꎬ如图 ５ａ 所示[３８] ꎮ 鉴于 Ａｌ 元素可以扩

大钢的晶格常数ꎬ对钢的同素异形体的热力学稳定性有极大

的影响ꎬ如果过多使用 Ａｌ 而没有 Ｃ 补偿则将导致铁素体相

在固相线以下不同温度均能稳定存在ꎬ从而无法使用热处理

方式对其进行组织优化ꎮ 在 Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ａｌ 三元系相图计算方面ꎬ
对平衡相、有序相的转变温度及有序￣无序转变的热力学条件

做了很多研究ꎬ其有序相主要有 Ｂ２、ＤＯ３、β￣Ｍｎ 等[３５ꎬ３９￣４１] ꎬ如
图 ５ｂ 所示ꎮ

钢的成分不同会产生不同的组织和相构成ꎬ在高 Ａｌ 含
量时ꎬ通过改变 Ｃ、Ｍｎ 含量可调控不同相场构成ꎮ 在含 Ａｌ 高
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图 ５　 (ａ) Ｆｅ￣Ａｌ 二元相图与(ｂ)Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ａｌ 三元系相图[３８￣４１]

Ｆｉｇ.５　 ( ａ) Ｂｉｎａｒｙ ｐｈａｓｅ ｄｉａｇｒａｍｓ ｏｆ ｔｈｅ Ｆｅ￣Ａｌ ｓｙｓｔｅｍ ａｎｄ ( ｂ) Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ａｌ
ｔｅｒｎａｒｙ ｓｙｓｔｅｍ[３８￣４１]

图 ６　 某 Ｆｅ￣８％Ａｌ￣ｘＭｎ￣Ｃ 低密度钢在 ８５０ ℃等温截面图[４]

Ｆｉｇ.６　 Ａｎ ｉｓｏｔｈｅｒｍａｌ ｓｅｃｔｉｏｎ ｏｆ ｐｈａｓｅ ｆｉｅｌｄｓ ｏｆ ｏｆ Ｆｅ￣８％Ａｌ￣ｘＭｎ￣Ｃ ｌｏｗ￣ｄｅｎ￣
ｓｉｔｙ ｓｔｅｅｌｓ ａｔ ８５０ ℃ [４]

锰钢中ꎬ利用 Ａｌ 降低合金密度、增大奥氏体层错能、抑制 γ→
εＭ ｓ

ｈｃｐ转变的同时ꎬ还需通过添加适量的 Ｃ 元素进行间隙固溶

强化ꎬ稳定奥氏体ꎬ降低 Ｍｓ 点ꎮ 当掺入的 Ａｌ 含量(质量分

数)达 ６.０％时ꎬ在 Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ａｌ￣Ｃ 钢中会存在 Ｋａｐｐａ 有序析出

相[４２] ꎮ Ｚｕａｚｏ[４]对含 ８％ Ａｌ(质量分数)的 Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ａｌ￣Ｃ 低密度

钢在 ８５０ ℃时的等温处理进行模拟ꎬ截面图如图 ６ 所示ꎬ可
以看出在低 Ｍｎ 含量下ꎬｂｃｃ 结构相溶解少量的但不可忽略

的 Ｃꎮ 只要保持低 Ｃ 含量ꎬ高 Ｍｎ 含量时仍存在 ｂｃｃ 相ꎮ 中、

低 Ｍｎ 含量时ꎬ增加 Ｃ 含量促进了 Ｋａｐｐａ 相形成ꎮ 但随着

Ｍｎ、Ｃ 含量的增加ꎬ减少或避免了 ＢＣＣ 相的形成ꎬ形成了 ｆｃｃ
基低密度钢ꎮ

对于有序相的热力学模型ꎬ单纯依靠理想溶液模型、正
规 /亚正规溶液模型、亚点阵模型等描述有序相显得不够准

确ꎮ 目前ꎬ有序相热力学模型多基于 Ｂｒａｇｇ￣Ｗｉｌｌｉａｍｓ 模型ꎬ如
广义结合能模型、 Ｗａｇｎｅｒ￣ｃｈｏｔｔｋｙ 式模型、化合物能模型

等[３４] ꎮ 但 Ｂｒａｇｇ￣Ｗｉｌｌｉａｍｓ 模型没有考虑晶格中的短程有序ꎬ
不能准确地描述有序 /无序转变[４３￣４５] ꎮ 而 ＣＳＡ(Ｃｌｕｓｔｅｒ ｓｉｔｅ
ａｐｐｒｏｘｉｍａｔｉｏｎ)模型可用于描述有序相吉布斯自由能ꎬ考虑了

短程有序 /无序转变ꎬ对于多组元相图的计算特别适合[４６] ꎮ
结合多元合金相图的材料计算科学ꎬ基于 ＤＦＴ 的第一性原理

计算与分子动力学ꎬ提出了一种介于热化学、溶液理论、相平

衡与相图的计算机耦合的 ＣＡＬＰＨＡＤ 技术(Ｃｏｍｐｕｔｅｒ ｃｏｕｐｌｉｎｇ
ｏｆ ｐｈａｓｅ ｄｉａｇｒａｍｓ ａｎｄ ｔｈｅｒｍｏｃｈｅｍｉｓｔｒｙ)ꎮ 该技术采用更精确

的热力学模型和算法ꎬ可以较准确地预测多元合金的相平

衡[４７] ꎮ Ｋｉｍ 借助 ＣＡＬＰＨＡＤ 技术对 Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ａｌ￣Ｃ 系进行热力

学模型分析与计算ꎬ针对不同 Ａｌ 含量的 Ｆｅ￣(１０—４０)Ｍｎ￣Ａｌ￣Ｃ

图 ７　 某中、高锰 Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ａｌ￣Ｃ 系低密度钢的等值线切面相图[３６] : ( ａ)
２０Ｍｎ￣８Ａｌꎬ (ｂ) ２０Ｍｎ￣１Ｃꎬ(ｃ) Ｆｅ￣３０Ｍｎ￣ｘＡｌ￣１Ｃ
Ｆｉｇ.７　 Ｃａｌｃｕｌａｔｅｄ ｉｓｏｐｌｅｔｈａｌ ｓｅｃｔｉｏｎｓ ａｔ Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ａｌ￣Ｃ ｗｉｔｈ ｍｅｄｉｕｍ ａｎｄ ｈｉｇｈ
ｍａｎｇａｎｅｓｅ ｃｏｎｔｅｎｔ[３６] : (ａ) ２０Ｍｎ￣８Ａｌꎬ ( ｂ) ２０Ｍｎ￣１Ｃꎬ( ｃ) Ｆｅ￣３０Ｍｎ￣ｘＡｌ￣
１Ｃ
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进行了相图计算[３６] ꎬ并结合 Ｌｉ 等、Ｐｈａｎ 等和 Ｉｓｈｉｄａ 等的计算

结果[３０ꎬ３６ꎬ４８￣４９]绘制了 γ￣Ｆｅ、Ｋａｐｐａ 碳化物、β￣Ｍｎ 及其他析出

相在不同成分、温度条件下的相平衡图ꎬ如图 ７ 所示ꎮ
２.２　 有序化与析出研究

２.２.１　 合金元素对有序相的影响

通常的低密度钢成分体系主要有 Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ａｌ￣Ｃ 系、Ｆｅ￣Ｍｎ￣
Ａｌ(Ｓｉ)￣Ｃ 系ꎬ关于各合金元素对材料的组织、性能和作用机

理的影响研究较多ꎬ特别是 Ｍｎ、Ａｌ、Ｃ 元素对基相的构成ꎬ对
有序相在变形、热处理过程中的形成条件等的影响研究越来

越深入[２ꎬ７ꎬ３０ꎬ５０] ꎮ 在 Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ａｌ￣Ｃ 体系的基础上ꎬ有些低密度

钢中添加了 ＳｉꎬＳｉ 的加入有利于加速 Ｋａｐｐａ 碳化物析出和应

变加工硬化ꎬ并抑制 β￣Ｍｎ 相的形成ꎬ促进铁素体中 Ｂ２、ＤＯ３

有序相的析出[５１] ꎮ 在 Ｍｎ 含量较高时ꎬＳｉ 还阻碍了平面位错

滑移ꎬ促进了机械孪晶的形成[５２] ꎮ 但是如果只有一部分 Ｓｉ
替代 Ａｌꎬ则会减少 Ｋａｐｐａ 碳化物的形成ꎬ取而代之的是(Ｆｅꎬ
Ｍｎ) ５(ＳｉꎬＡｌ)Ｃ、ＤＯ３ 型(ＦｅꎬＭｎ) ３(ＡｌꎬＳｉ)化合物ꎮ 这些碳化

物的生成对中锰低密度钢的强韧性有很大的影响[５３￣５４] ꎮ 而

Ｓｏｎｇ 等[１８] 向 Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ａｌ￣Ｃ 体系中添加了 ３％(质量分数)的

Ｃｕꎬ使得体系中形成了富 Ｃｕ 的 Ｂ２ 有序相ꎬＣｕ 的加入增强了

奥氏体的稳定性ꎬ且由于 Ｃｕ 溶质原子的拖曳效应延迟了奥

氏体的再结晶ꎮ 因此ꎬ向体系中添加 Ｃｕ 不仅提高了其应变

硬化率ꎬ还有利于改善屈服强度ꎮ 此外ꎬＮｉ、Ｐ、Ｃｒ 等对各有序

析出相也有非常重要的影响[５５￣５６] ꎮ
２.２.２　 Ｃ、Ｍｎ、Ａｌ 元素配分与有序相转化

对于 Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ａｌ￣Ｃ 合金体系ꎬＡｌ 含量低于 ５％(质量分数)
的高锰钢变形时会生成变形孪晶ꎬ引起高的应变硬化率ꎮ 而

高铝、高锰 Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ａｌ￣Ｃ 合金体系的退火产品中会析出 Ｋａｐｐａ
碳化物[２ꎬ１１] ꎬ当 Ａｌ 含量高于 ５.５％且 Ｃ 含量高于 ０.７％时ꎬ可
从奥氏体晶界处析出 Ｋａｐｐａ 碳化物ꎻ当 Ａｌ 含量高于 ６.２％且

Ｃ 含量高于 １.０％时ꎬ才可在奥氏体晶内形成弥散分布的纳米

级 Ｋａｐｐａ 碳化物[１０ꎬ３０ꎬ５７] ꎮ Ｋａｐｐａ 碳化物并不是直接从奥氏体

中析出ꎬ而是经过奥氏体的调幅分解和亚稳结构的有序化ꎮ
Ｋａｐｐａ 作为成分体系的函数ꎬ其形成、形态与 Ｃ、Ａｌ 元素密切

相关ꎬ特别是对其晶体结构和有序化机制具有重要作

用[７ꎬ１１ꎬ３０ꎬ５８￣５９] ꎮ
奥氏体从 １ ３７３ Ｋ 开始空冷时ꎬ会形成两种过冷奥氏体:

贫 Ｃ 区和富 Ｃ 区奥氏体ꎮ 当温度降低到一定程度 (最低

１ ０９３ Ｋ)ꎬ伴随着 Ｃ、Ｍｎ、Ａｌ 原子的有序化反应ꎬ过冷奥氏体

内温度很低时ꎬ(ＦｅꎬＭｎ) ３Ａｌ 亚稳相(Ｌ１２ 型)在富 Ｃ 区奥氏

体中才开始形核、长大ꎬＬ１２ 型(ＦｅꎬＭｎ) ３Ａｌ 相与奥氏体的晶

体结构相近[１１] ꎮ 当冷却速度很快时(如淬火)ꎬＣ 原子来不

及扩散ꎬ形核的 Ｌ１２ 型(ＦｅꎬＭｎ) ３Ａｌ 亚稳相很难长大ꎬ形成细

小的颗粒固溶在基体内ꎮ 经退火处理后ꎬ这些细小的(Ｆｅꎬ
Ｍｎ) ３Ａｌ 亚稳相会迅速长大ꎬ奥氏体中的富 Ｃ 原子向中心位

置缺位的立方结构 ( ＦｅꎬＭｎ) ３Ａｌ 亚稳相扩散ꎬ形成 Ｆｅ３－ｘ ￣
ＭｎｘＡｌＣ相ꎬ即 Ｋａｐｐａ 碳化物ꎬ最终形成奥氏体、铁素体、Ｋａｐｐａ
碳化物组织ꎮ

Ｋａｐｐａ 碳化物从奥氏体中析出的过程中ꎬ因 Ｋａｐｐａ 碳化

物 / γ 奥氏体的晶格失配ꎬ有利于 Ｍｎ 原子置换 Ａｌ 原子的位

置ꎬ在一定程度上改变了 Ａｌ 的化学计量浓度ꎮ 但 Ａｌ 原子含

量增加ꎬＫａｐｐａ 碳化物 / γ 奥氏体的晶格失配会明显减轻ꎮ 即

使同样的合金成分ꎬ在晶内、晶界处的 Ｋａｐｐａ 碳化物形态完

全不一样ꎬ其元素配分可通过三维原子探针层析技术(３ ｄｉ￣
ｍｅｎｓｉｏｎａｌ ａｔｏｍ ｐｒｏｂｅ ｔｏｍｏｇｒａｐｈｙꎬ３ＤＡＰＴ)进行观察分析ꎮ 利

用 ３ＤＡＰＴ 技术ꎬＤｅｙ 等[２６￣２７] 、Ｓｏｈｎ 等[４２] 对低密度钢中 Ｋａｐｐａ
碳化物的 Ｃ、Ｍｎ、Ａｌ 原子化学计量成分和原子占位进行了深

入研究ꎬ奥氏体晶界处的 Ｋａｐｐａ 碳化物可以通过 ＳＥＭ 进行观

察ꎬ晶内纳米级的 Ｋａｐｐａ 碳化物需要通过 ＴＥＭ 才能观察到ꎬ而
纳米尺度空间内的 Ｃ、Ｍｎ、Ａｌ 原子三维位置的重构、晶内化学

元素等浓度面分布需要借助 ３ＤＡＰＴ 进行表征ꎬ如图 ８ 所示ꎮ

图 ８ 　 基于 ３ＤＡＰＴ 分析的 Ｋａｐｐａ 碳化物中各元素的原子浓度分布
图[４２] : (ａ)原子图ꎬ(ｂ)３ＤＡＰＴ 分析的 Ｋａｐｐａ 碳化物中的成分分布
Ｆｉｇ.８　 Ａｔｏｍ ｍａｐｓ ａｎｄ ｃｈｅｍｉｃａｌ ｃｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎ ｐｒｏｆｉｌｅｓ ｏｆ Ｋａｐｐａ ｃａｒｂｉｄｅ ａｎａ￣
ｌｙｚｅｄ ｂｙ ３ＤＡＰＴ[４２] : ( ａ) ａｔｏｍ ｍａｐｓꎬ( ｂ) ｃｈｅｍｉｃａｌ ｃｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎ ｐｒｏｆｉｌｅｓ ｏｆ
Ｋａｐｐａ ｃａｒｂｉｄｅ ａｎａｌｙｚｅｄ ｂｙ ３Ｄ￣ＡＰＴ

在 Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ａｌ￣Ｃ 系低密度钢热变形后淬火(或空冷)、退
火处理过程中ꎬＣ、Ｍｎ 是奥氏体稳定元素ꎬ在奥氏体中配分较

多ꎬ而 Ａｌ 元素倾向于配分在铁素体中ꎮ 随着温度的降低ꎬ配
分在铁素体中的 Ａｌ 元素由于局部浓度较高ꎬ会与 Ｆｅ、Ｍｎ 结

合形成 Ｂ２ 结构的 ＦｅＡｌ、ＤＯ３ 结构的(ＦｅꎬＭｎ) ３Ａｌ 有序相ꎬ发
生 α→Ｂ２→ＤＯ３ 连续有序转变ꎬＢ２、ＤＯ３ 有序相会在铁素体

中均匀形核并析出ꎮ 因此在铁素体基、铁素体＋奥氏体双相

(Ｍｎ 含量低于 １８％ ~ ２２％(质量分数)时[６０] ) Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ａｌ￣Ｃ 系

低密度钢时效过程中往往存在 Ｂ２、ＤＯ３ 有序相ꎬ而在奥氏体

基低密度钢时效处理后往往仅存在 Ｋａｐｐａ、β￣Ｍｎ 有序相[６１] ꎮ
２.２.３　 有序相的析出行为与组织形态

(１)有序相的析出特征

Ｓｏｈｎ 等[２８ꎬ４２]利用热力学软件 Ｔｈｅｒｍｏ￣Ｃａｌｃ 计算了中锰低

密度合金相图ꎬ在基于 ＸＲＤ 数据并忽略各相原子密度的情
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况下ꎬ计算出各相的体积分数ꎮ 如 Ｆｅ￣３.５Ｍｎ￣(０—１０)Ａｌ￣０.４Ｃ
系合金体系(图 ９ａ[４２] )ꎬ当 Ａｌ 为 ６％(质量分数)、温度降到

８００ ℃时ꎬＫａｐｐａ 碳化物开始析出ꎻ７００ ℃时ꎬ奥氏体完全分解

为铁素体和 Ｋａｐｐａ 碳化物ꎮ 这对低密度热带钢的卷曲工艺

和组织控制有着直接的影响ꎮ 在对 Ｆｅ￣３.５Ｍｎ￣６Ａｌ￣０.３Ｃ 低密

度钢 进 行 等 温 转 变 和 连 续 冷 却 转 变 的 物 理 实 验 中

(图 ９ｂ) [４２] ꎬ将过冷奥氏体 ５％的转变量的所需时间设定为

Ｋａｐｐａ 碳化物转变开始时间ꎬ５８０ ℃时(鼻尖温度)Ｋａｐｐａ 碳

化物开始转变的孕育期最短ꎬ约为 ５２ ｓꎻꎻ而从图 ９ｃ 可知ꎬ
Ｋａｐｐａ 碳化物在连续冷却速度低于 ２０ ℃ / ｓ 时才会较多地析

出ꎻ当连续冷却速度达 １００ ℃ / ｓ 时ꎬ奥氏体不会发生调幅分

解ꎬ最终组织中只有马氏体生成ꎮ

图 ９　 某中锰低密度钢的(ａ)中 / 高温平衡相图、(ｂ)ＴＴＴ 等温曲线和(ｃ)ＣＣＴ 曲线[４２]

Ｆｉｇ.９　 (ａ) Ｍｅｄｉｕｍ￣ｈｉｇｈ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ ｅｑｕｉｌｉｂｒｉｕｍ ｐｈａｓｅ ｄｉａｇｒａｍꎬ (ｂ) ＴＴＴ ｉｓｏｔｈｅｒｍ ｃｕｒｖｅ ａｎｄ (ｃ) ｍｅｄｉｕｍ ＣＣＴ ｃｕｒｖｅ ｏｆ ａ ｍｅｄｉｕｍ ｍａｎｇａｎｅｓｅ ｌｏｗ￣ｄｅｎｓｉｔｙ
ｓｔｅｅｌ[４２]

　 　 Ｌｉｕ 等[６２￣６３]的研究表明ꎬＦｅ￣２８.６Ｍｎ￣９.８Ａｌ￣１.０Ｃ￣０.８Ｓｉ 钢从

１ ２００ ℃快速冷却至 ８００~ ８４０ ℃ꎬｆｃｃ 结构的奥氏体会向 ｂｃｃ
结构的 α 铁素体(Ａ２ 结构)无序转变ꎬＣ 元素扩散导致奥氏

体晶内的 Ｃ 含量降低ꎬ使得奥氏体向 α 铁素体转变时ꎬ铁素

体形成元素 Ａｌ 向 α 铁素体转移ꎬ且在随后的硬化工艺中 α
铁素体析出 Ｂ２ 型 ＦｅＡｌ 有序相ꎮ 此时ꎬＫａｐｐａ 碳化物不会在

奥氏体晶内析出ꎬ而是在其晶界边缘不连续区形成 α 铁素

体＋ ＤＯ３ 型 Ｆｅ３Ａｌ 相ꎮ Ａｃｓｅｌｒａｄ 等[６４] 对 高 锰 Ｆｅ￣２８％ Ｍｎ￣
８.５％Ａｌ￣１％Ｃ￣１.２５％Ｓｉ 低密度钢进行等温时效处理ꎬ在 ４５０ ℃
等温 ３０ ｈ 后ꎬ过时效导致 α 铁素体消失ꎬ并析出 ＤＯ３ 相ꎻ在
５００ ℃时ꎬＫａｐｐａ 相开始在这些区域中析出ꎬ并出现 ＤＯ３ ＋
Ｋａｐｐａ 的混合物ꎬ一直保持到 ８５０ ℃ꎻ在 ８５０ ~ ９００ ℃ 发生

ＤＯ３＋Ｋａｐｐａ→Ｂ２ 相变ꎮ 在 ９００ ℃保温 １ ｈ 后ꎬ合金中不再含

Ｋａｐｐａ 相ꎻ在 １ ０００~１ ０５０ ℃时ꎬＢ２ 相转变为无序相ꎮ 即水淬

后的 Ｆｅ￣２８％Ｍｎ￣８.５％Ａｌ￣１％Ｃ￣１.２５％Ｓｉ 钢在 ４５０~ １ ０５０ ℃内

时效ꎬ随着温度的升高ꎬ连续发生 ＤＯ３→ＤＯ３＋Ｋａｐｐａ→Ｂ２→α
转变ꎮ 图 １０ 是该钢的等温时效处理结果ꎬＡＢ 曲线为层状基

相与碳化物的界线ꎬ而 ＣＤ 曲线为 Ｋａｐｐａ 碳化物低温阶段的

分解曲线ꎮ 其中ꎬ在 ７５０~ ９４０ ℃长时间的时效处理过程中ꎬ
会有 Ｂ２ 型 ＦｅＡｌ 有序相存在ꎻ而在低于 ６５０ ℃长时间的时效

处理过程中ꎬ会有 ＤＯ３ 型 Ｆｅ３Ａｌ 相存在ꎻ介于 ６５０~７５０ ℃ꎬＢ２
型 ＦｅＡｌ 有序相和 ＤＯ３ 型 Ｆｅ３Ａｌ 相混合存在ꎮ

图 １０　 Ｆｅ￣２８％Ｍｎ￣８.５％Ａｌ￣１％Ｃ￣１.２５％Ｓｉ 固溶合金等温时效的各相的析
出规律[６４]

Ｆｉｇ.１０ 　 Ｄｉａｇｒａｍ ｏｆ ｄｅｃｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎ ｏｆ ｓｏｌｉｄ ｓｏｌｕｔｉｏｎ ｉｎ ｈａｒｄｅｎｅｄ ａｌｌｏｙ Ｆｅ￣
２８％Ｍｎ￣８.５％Ａｌ￣１％Ｃ￣１.２５％Ｓｉ ｄｕｒｉｎｇ ｉｓｏｔｈｅｒｍａｌ ｈｏｌｄｓ ｉｎ ｔｈｅ ａｇｉｎｇ ｔｅｍｐｅｒａ￣
ｔｕｒｅ ｒａｎｇｅ[６４]

(２)有序析出相的组织形态

不同合金成分的低密度钢中的 Ｋａｐｐａ 碳化物的形态不

同ꎬ在低 Ｍｎ 铁素体基或奥氏体＋铁素体双相基钢中ꎬＫａｐｐａ
碳化物往往会形成层状结构[６５￣６８] ꎻ而在高 Ｍｎ 低密度钢中ꎬ容
易在奥氏体晶内形成纳米级 Ｋａｐｐａ 碳化物ꎬ晶内的纳米 Ｋａｐ￣
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ｐａ 碳化物既有利于提高钢的强度ꎬ又不会损失其韧性[６９] ꎮ
Ｓｏｈｎ 等[２８]对 Ｆｅ￣０. ７Ｃ￣１２Ｍｎ￣５.５Ａｌ 冷带在 ６４０ ℃ (低于

Ｋａｐｐａ 碳化物的溶解温度)下退火处理时ꎬ奥氏体基体中呈

现出由奥氏体和铁素体团簇区组成的组织ꎬ在奥氏体晶界处

均匀分布着细小层带状的 Ｋａｐｐａ 碳化物和 α 铁素体ꎬ其中

Ｋａｐｐａ 碳化物的体积分数约为 ２％ꎮ 根据晶体结构和晶格参

数计算ꎬ得出碳化物的晶格参数为 ３.７２６ Åꎬ确认了 Ｋａｐｐａ 碳

化物和 α 铁素体的位向关系ꎬ如图 １１[４２] 所示ꎮ 随着退火温

度的升高ꎬ带状的 Ｋａｐｐａ 碳化物将消失ꎬ形成 α 铁素体＋γ 奥

氏体双相组织ꎮ

图 １１　 奥氏体晶界处层状的 Ｋａｐｐａ 碳化物和铁素体[３４] :(ａ)ＴＥＭ 明场ꎬ
(ｂ)ＳＡＤ 电子衍射图样
Ｆｉｇ.１１　 Ｌａｍｅｌｌａｒ￣ｓｈａｐｅｄ ｐｈａｓｅｓ ｓｕｃｈ ａｓ Ｋａｐｐａ ｃａｒｂｉｄｅ ａｎｄ ｆｅｒｒｉｔｅ ｏｎ ｔｈｅ
ａｕｓｔｅｎｉｔｅ ｇｒａｉｎ ｂｏｕｎｄａｒｙ[３４] : (ａ) ＴＥＭ ｂｒｉｇｈｔ￣ｆｉｅｌｄ ｉｍａｇｅｓꎬ ( ｂ) ＳＡＤ ｄｉｆ￣
ｆｒａｃｔｉｏｎ ｐａｔｔｅｒｎ

图 １２　 Ｆｅ￣２Ｍｎ￣８Ａｌ￣０.２Ｃ 钢中 Ｋａｐｐａ 碳化物的金相组织和 ＳＥＭ 形貌[４] :
(ａ)金相组织ꎬ (ｂ) ＳＥＭ 形貌ꎬ (ｃ) 深腐蚀的 ＳＥＭ 形貌
Ｆｉｇ.１２　 Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｓ ａｎｄ ＳＥＭ ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｙ ｏｆ Ｋａｐｐａ ｃａｒｂｉｄｅ ｉｎ Ｆｅ￣２Ｍｎ￣
８Ａｌ￣０.２Ｃ ａｌｌｏｙ[４] : (ａ) ｏｐｔｉｃａｌ ｍｉｃｒｏｇｒａｐｈꎬ (ｂ) ｓｃａｎｎｉｎｇ ｅｌｅｃｔｒｏｎ ｍｉｃｒｏｓｃｏ￣
ｐｙ ｍｉｃｒｏｇｒａｐｈꎬ (ｃ) ＳＥＭ ｍｉｃｒｏｇｒａｐｈ ａｆｔｅｒ ｄｅｅｐ ｅｔｃｈｉｎｇ

Ｚｕａｚｏ 等[４]将 Ｆｅ￣２Ｍｎ￣８Ａｌ￣０.２Ｃ 合金从 １ ４００ ℃以 １０ ℃ / ｓ
的速度进行低速冷却ꎬ冷至 ８７０ ℃淬火ꎬ发现 Ｋａｐｐａ 碳化物

在 γ 奥氏体 / α 铁素体界面处析出ꎬ形成一种非层状共析结

构(图 １２ａ)ꎮ 通过深蚀刻处理后ꎬ可以观察到二维或三维的

Ｋａｐｐａ 碳化物沿着奥氏体长轴方向生长(图 １２ｂ)ꎮ 且因 Ｍｎ
含量较低ꎬｂｃｃ 结构＋Ｋａｐｐａ 碳化物两相区的等温处理促进了

奥氏体的完全分解ꎬ形成了一种包覆结构的 Ｋａｐｐａ 碳化物

(图 １２ｃ)ꎮ 这与 Ｊｅｏｎｇ 等[７０]研究得出的 Ｆｅ￣９Ｍｎ￣６Ａｌ￣０.１５Ｃ 低

密度钢中 Ｋａｐｐａ 碳化物等温析出的形态相似ꎬ时效之初并无

任何碳化物(图 １３ａ)ꎬ当该钢在 ５５０ ℃等温时效 １ ｈ 后ꎬδ 铁

素体晶界为碳化物形核提供了位置(图 １３ｂ)ꎬ分别在 δ 铁素

体晶界、δ 铁素体￣γ 奥氏体相界、δ 铁素体￣α 马氏体相界处析

出球状的 Ｋａｐｐａ 碳化物(图 １３ｃ)ꎬ且此球状 Ｋａｐｐａ 碳化物的

析出比在 α 铁素体晶界析出的层状 Ｋａｐｐａ 碳化物更早ꎬ见
图 １３ꎮ 与层状 Ｋａｐｐａ 碳化物不同ꎬ球状 Ｋａｐｐａ 碳化物容易在

热轧过程中产生裂纹ꎮ

图 １３ 　 Ｆｅ￣９Ｍｎ￣６Ａｌ￣０. １５Ｃ 低密度钢中 Ｋａｐｐａ 碳化物等温析出的形
态[７０] : (ａ) ５５０ ℃时效 １ ｈ 的金相组织ꎬ (ｂ) δ￣铁素体晶界处碳化物析
出的 ＳＥＭ 形貌ꎬ(ｃ) δ￣铁素体与 γ￣奥氏体、马氏体相的组织ꎬ(ｄ) δ￣铁素
体中碳化物的 ＴＥＭ 图和 ＳＡＤＰ 电子衍射花样
Ｆｉｇ.１３　 Ｉｓｏｔｈｅｒｍａｌ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｉｏｎ ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｙ ｏｆ Ｋａｐｐａ ｃａｒｂｉｄｅｓ ｉｎ Ｆｅ￣９Ｍｎ￣
６Ａｌ￣０.１５Ｃ ｌｏｗ￣ｄｅｎｓｉｔｙ ｓｔｅｅｌ[７０] : (ａ) ＯＭ ｍｉｃｒｏｇｒａｐｈ ｏｆ ｔｈｅ ｓｐｅｃｉｍｅｎ ａｇｅｄ ａｔ
５５０ ℃ ｆｏｒ １ ｈꎬ ( ｂ) ＳＥＭ ｍｉｃｒｏｇｒａｐｈｓ ｓｈｏｗｉｎｇ ｃａｒｂｉｄｅｓ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅｄ ａｔ ｔｈｅ
ｇｒａｉｎ ｂｏｕｎｄａｒｙ ｏｆ δ￣ｆｅｒｒｉｔｅꎬ (ｃ) ｉｎｔｅｒｐｈａｓｅ ｂｏｕｎｄａｒｉｅｓ ｂｅｔｗｅｅｎ δ￣ｆｅｒｒｉｔｅ ａｎｄ
γ￣ａｕｓｔｅｎｉｔｅ ａｎｄ ｂｅｔｗｅｅｎ δ￣ｆｅｒｒｉｔｅ ａｎｄ ｍａｒｔｅｎｓｉｔｅꎬ (ｄ) ＴＥＭ ｉｍａｇｅ ａｎｄ ａ ｓｅ￣
ｌｅｃｔｅｄ ａｒｅａ ｄｉｆｆｒａｃｔｉｏｎ ｐａｔｔｅｒｎ ( ＳＡＤＰ) ｔａｋｅｎ ｆｒｏｍ ａ ｃａｒｂｉｄｅ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅｄ ａｔ
ｔｈｅ ｇｒａｉｎ ｂｏｕｎｄａｒｙ ｏｆ δ

Ｋｉｍ 在 Ｎａｔｕｒｅ 上发表的有关 ＨＳＳＳ 钢 ( Ｈｉｇｈ￣ｓｐｅｃｉｆｉｃ￣
ｓｔｒｅｎｇｔｈ ｓｔｅｅｌ)的研究表明[７１] ꎬ添加少量可稳定奥氏体的 Ｎｉ
元素使 Ａｌ 能够有效地与 Ｎｉ 结合形成 Ｂ２ 结构的(ＦｅꎬＮｉ)Ａｌ
相ꎮ 该钢成分为 Ｆｅ￣１０Ａｌ￣１５Ｍｎ￣０.８Ｃ￣５Ｎｉꎬ为了诱导 Ｂ２ 粒子

在基体中均匀析出ꎬ通过控制退火工艺提供有效的 Ｂ２ 相成

核位点ꎬ使其在晶界、再结晶奥氏体晶体边缘、变形剪切带处

析出ꎬ从而控制 Ｂ２ 相的形态、分布ꎬ减轻其对韧性的不良影

响ꎮ 冷轧后退火钢板中的 Ｂ２ 相有三种不同的形态ꎬ分别是

残留纵带(１ 型)、粒径为 ２００~１ ０００ ｎｍ 的晶粒(２ 型)和粒径

为 ５０~３００ ｎｍ 的晶粒(３ 型)ꎬ如图 １４ 所示ꎮ
Ｒａｈｎａｍａ 等[７２] 也对 Ｆｅ￣０.８Ｃ￣１５Ｍｎ￣１０Ａｌ￣５Ｎｉ 低密度钢进

行了研究ꎬ在对水淬试样进行不同升温速率(２.５ ℃ / ｓ、５ ℃ /
ｓ、７.５ ℃ / ｓ)下的退火处理(１ ０５０ ℃ꎬ保温 ５ ｍｉｎ)中发现了两

种不同形态的 Ｂ２ 相(图 １５):一种是在 γ 奥氏体中形成界面

平坦、边缘锋利的三角状 Ｂ２ 相(图 １５ａ)ꎻ一种是圆盘状纳米
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级 Ｂ２ 颗粒ꎬ较均匀地分布在 α 铁素体内(图 １５ｂ)ꎮ 当以

２.５ ℃ / ｓ缓慢升温到退火温度时ꎬ三角状和圆盘状的 Ｂ２ 相均

存在ꎮ 而当升温速率为 ５ ℃ / ｓ 和 ７.５ ℃ / ｓ 时ꎬ因 α 铁素体向

Ｂ２ 相的有序化转变时间缩短ꎬ导致 α 铁素体基中弥散均匀

分布的纳米级 Ｂ２ 颗粒消失ꎬ仅在 γ 奥氏体晶界处析出一些

纳米级 Ｂ２ 相ꎮ

图 １４　 Ｆｅ￣１０Ａｌ￣１５Ｍｎ￣０.８Ｃ￣５Ｎｉ 冷轧退火过程中 Ｂ２ 粒子的析出形态[７１]

Ｆｉｇ.１４ 　 Ａｎｎｅａｌｅｄ ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｈａｖｉｎｇ ｆｉｎｅ Ｂ２ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅｓ ｉｎ Ｆｅ￣１０Ａｌ￣
１５Ｍｎ￣０.８Ｃ￣５Ｎｉ ｃｏｌｄ ｒｏｌｌｉｎｇ ｓｔｅｅｌ[７１]

图 １５　 某低密度钢中 Ｂ２ 析出粒子的 ＥＢＳＤ 图[７２] :(ａ)三角状的 Ｂ２ 相ꎬ
(ｂ)圆盘状纳米级 Ｂ２ 颗粒
Ｆｉｇ.１５　 ＥＢＳＤ ｏｆ Ｂ２ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅｄ ｐａｒｔｉｃｌｅｓ ｉｎ ａ ｌｏｗ￣ｄｅｎｓｉｔｙ ｓｔｅｅｌ[７２] :(ａ) ｔｈｅ
ＥＢＳＤ ｍａｐｓ ｏｆ ｔｒｉａｎｇｌｅ￣ｌｉｋｅ Ｂ２ ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅꎬ (ｂ) ｄｉｓｋ￣ｌｉｋｅ Ｂ２ ｎａｎｏ￣ｐａｒｔｉｃｌｅｓ

Ｂ２ 相的长大符合经典的晶粒长大的动力学方程ꎬ在其

有序化温度区间从奥氏体、α 铁素体中析出ꎮ 当从较高的退

火温度空冷到室温时ꎬ具有 ｂｃｃ 结构的 α 铁素体＋Ｂ２ 相会在

ＤＯ３ 相有序化温度区间(一般低于 ５５０ ℃)进一步发生 Ｆｅ 和

Ａｌ 原子的次近邻有序化ꎬ形成 ＤＯ３ 相并长大ꎬ当 ＤＯ３ 相长大

到一定程度时畴内发生分解ꎮ ＤＯ３ 有序相的存在降低了超

位错的可动性ꎬ且 ＤＯ３ 相超晶格中超位错环的形核能高于

Ｂ２ 相的形核能ꎬ位错往往在晶内、晶界处聚集ꎬ形成位错网

络ꎬ从而进一步阻碍位错的运动ꎮ
Ｌｅｅ 等[７３]对 Ｆｅ￣３１.４Ｍｎ￣１１.４Ａｌ￣０.８９Ｃ 进行 ５５０ ℃等温时

效处理研究发现ꎬ在 ３０ ｍｉｎ 时ꎬ组织中开始有 Ｋａｐｐａ 碳化物

析出(图 １６ａ)ꎻ而等温 ３００ ｍｉｎ 时ꎬ出现了 β￣Ｍｎ 相的(３１０)晶
面衍射峰ꎬβ￣Ｍｎ 相不仅在奥氏体 /铁素体晶界处形核析出ꎬ
也在奥氏体 /奥氏体晶界处形核析出(图 １６ｂ)ꎻ随着等温时

间的延长(１０ ０００ ｍｉｎ)ꎬ形成越来越多的、粗大的板条状 β￣
Ｍｎ(图 １６ｃ、ｄ)ꎻ在 β￣Ｍｎ 相中也存在一些细小的 Ｂ２、ＤＯ３ 相

(图 １６ｄ 的局部放大图)ꎮ 在 β￣Ｍｎ 的形核、长大过程中ꎬβ￣
Ｍｎ 相不断地向奥氏体基体中扩散 Ｃ 原子ꎬ从而提高了奥氏

体和 Ｋａｐｐａ 碳化物的晶格参数ꎮ
Ｃｈｅｎ 等[７４]对高 Ｍｎ 含量的 Ｆｅ￣３０Ｍｎ￣１０Ａｌ￣２Ｃ 低密度钢

在 ５５０~８００ ℃长时间时效处理进行了研究ꎬ并分析了 β￣Ｍｎ

的析出行为ꎬ结果如图 １７ 所示ꎮ 基于组织观察及 ＸＲＤ、ＥＤＳ
分析发现ꎬ在时效初期ꎬγ 奥氏体调幅分解促进了很多贫 Ｃ
区和富 Ａｌ 区的形成ꎬ为 α 铁素体在奥氏体晶界处形核创造

了条件(图 １７ａ)ꎻ随后ꎬＣ、Ｍｎ 元素不断向 γ 奥氏体中扩散形

成富Ｍｎ 区ꎬ并进一步形成 β￣Ｍｎ 包裹在 α 铁素体上ꎬ而 Ａｌ 原
子从 β￣Ｍｎ 相中向 α 铁素体中扩散(图 １７ｂ)ꎮ 因此ꎬＣ、Ｍｎ、
Ａｌ 元素的配分促进了 γ 奥氏体的富 Ｃ、α 铁素体的富 Ａｌ 及
β￣Ｍｎ 相中的 Ｍｎ 原子偏聚ꎮ 只不过 Ａｌ、Ｍｎ 原子在奥氏体中

是短程扩散ꎬ而 Ｃ 原子是长程扩散ꎮ 不同位点的 β￣Ｍｎ 不断

合并ꎬ且在各 β￣Ｍｎ 相的连接处ꎬ许多 Ａｌ 原子被排出形成新

图 １６　 Ｆｅ￣３１.４Ｍｎ￣１１.４Ａｌ￣０.８９Ｃ 低密度钢在不同时效条件下的 β￣Ｍｎ 的
ＥＢＳＤ 图[７３] : (ａ) ３０ ｍｉｎ 时效ꎬ (ｂ) ３００ ｍｉｎ 时效ꎬ (ｃ) １ ０００ ｍｉｎ 时效ꎬ
(ｄ)１０ ０００ ｍｉｎ 时效
Ｆｉｇ.１６　 β￣Ｍｎ’ｓ ＥＢＳＤ ｐｈａｓｅ ｍａｐ ｏｆ Ｆｅ￣３１.４Ｍｎ￣１１.４Ａｌ￣０.８９Ｃ ｌｏｗ￣ｄｅｎｓｉｔｙ
ｓｔｅｅｌ ａｔ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ａｇｅｄ ｃｏｎｄｉｔｉｏｎｓ[７３] : (ａ) ３０ ｍｉｎ ｓｐｅｃｉｍｅｎｓꎬ (ｂ) ３００ ｍｉｎ
ｓｐｅｃｉｍｅｎｓꎬ (ｃ) １ ０００ ｍｉｎ ｓｐｅｃｉｍｅｎｓꎬ (ｄ) １０ ０００ ｍｉｎ ｓｐｅｃｉｍｅｎｓ

图 １７　 Ｆｅ￣３０Ｍｎ￣１０Ａｌ￣２Ｃ 低密度钢中 β￣Ｍｎ 的相变行为示意图[７４] :( ａ)
贫碳区和富铝区的形成促进了 α 铁素体在晶界处成核ꎬ(ｂ)富锰区的形
成和 β￣Ｍｎ 的出现ꎬ(ｃ)不同部位形成的 β￣Ｍｎ 合并
Ｆｉｇ.１７　 Ｓｋｅｔｃｈｅｓ ｉｌｌｕｓｔｒａｔｉｎｇ ｔｈｅ β￣Ｍｎ ｔｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｂｅｈａｖｉｏｒ ｏｆ Ｆｅ￣３０Ｍｎ￣
１０Ａｌ￣２Ｃ ｓｔｅｅｌ[７４] : (ａ)ｔｈｅ ｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｏｆ Ｃ￣ｐｏｏｒ ａｎｄ Ａｌ￣ｒｉｃｈ ｒｅｇｉｏｎｓ ｐｒｏｍｏｔｅｄ
ｔｈａｔ α ｎｕｃｌｅａｔｅｄ ａｔ ｔｈｅ ｇｒａｉｎ ｂｏｕｎｄａｒｉｅｓꎬ(ｂ) ｔｈｅ ｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｏｆ Ｍｎ￣ｒｉｃｈ ｒｅｇｉｏｎｓ
ａｎｄ ｔｈｅｎ β￣Ｍｎ ａｐｐｅａｒｅｄꎬ(ｃ)β￣Ｍｎ ｆｏｒｍｅｄ ｆｒｏｍ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｓｉｔｅｓ ｍｅｒｇｅ
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的 α 铁素体ꎬ然后进行新的循环(图 １７ｃ)ꎮ 通过长时间的时

效处理ꎬβ￣Ｍｎ 和 α 铁素体相互促进ꎬ形成大量的 β￣Ｍｎꎮ
２.３　 析出相对强韧性机制的作用

Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ａｌ￣Ｃ 系低密度钢的成分、工艺不同ꎬ组织构成、析
出相也会不同ꎬ从而导致主要的强韧性机制也会有明显不

同ꎮ 当 Ａｌ 含量低于 ４％(质量分数)时ꎬ主要为 Ａｌ 原子的固

溶强化ꎬ其屈服强度缓慢增加ꎻ而只有在 Ａｌ 含量高于 ４％后ꎬ
因大量 Ｋａｐｐａ 碳化物析出ꎬ其屈服强度显著增强ꎬ且 Ｋａｐｐａ
碳化物与位错交互作用提升了加工硬化率ꎬ这在高 Ａｌ 低密

度钢的变形行为研究中得到了验证[７５￣７６] ꎮ 而随着 Ａｌ 含量的

增加ꎬ奥氏体中 Ｃ 原子的活性降低ꎬ容易在奥氏体内形成纳

米级 Ｋａｐｐａ 碳化物ꎬ促进了 Ａｌ 原子的固溶ꎬ有利于短程有序

化(Ｓｈｏｒｔ ｒａｎｇｅ ｏｒｄｅｒｉｎｇꎬ ＳＲＯ)的形成ꎮ 而 ＳＲＯ 为奥氏体的

调幅分解提供了应变能ꎬ容易启动位错滑移ꎮ Ｋａｐｐａ 碳化物

与 ＳＲＯ 的相互交割形成平面位错的滑移ꎬ提高了钢的强韧

性[２] ꎮ
在铁素体＋奥氏体双相低密度钢[７７] 、铁素体基低密度钢

中ꎬ有序析出相的类型、数量对钢的强韧性机制的影响明显ꎮ
图 １８ 是各有序析出相对钢的均匀延伸率(ＵＥ)、总延伸率

(ＴＥ)、屈服强度(ＹＳ)、极限抗拉强度(ＵＴＳ)及硬化率的影

响[２ꎬ７８] ꎮ

图 １８　 含 Ａｌ 钢中各种晶格的析出相与拉伸性能和加工硬化率的关
系[２ꎬ７８] :(ａ)Ａｌ 含量与钢拉伸性能的关系ꎬ( ｂ)Ａｌ 含量与加工硬化率的
关系
Ｆｉｇ.１８　 Ｔｈｅ ｒｅｌａｔｉｏｎｓ ｂｅｔｗｅｅｎ ｔｅｎｓｉｌｅ ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓꎬ ｗｏｒｋ ｈａｒｄｅｎｉｎｇ ｒａｔｅ ａｎｄ Ａｌ
ｃｏｎｔｅｎｔ ｉｎ ｌｏｗ￣ｄｅｎｓｉｔｙ ｓｔｅｅｌ ｗｉｔｈ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｌａｔｔｉｃｅ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ａｎｄ ｔｈｅ ｓｏｌｉｄ ｓｏｌｕ￣
ｔｉｏｎ ｈａｒｄｅｎｉｎｇ ｐｈａｓｅｓ[２ꎬ７８] : (ａ)ｔｈｅ ｉｎｆｌｕｅｎｃｅ ｏｆ Ａｌ ｃｏｎｔｅｎｔ ｏｎ ｔｅｎｓｉｌｅ ｐｒｏｐｅｒ￣
ｔｉｅｓꎬ(ｂ)ｔｈｅ ｒｅｌａｔｉｏｎｓ ｂｅｔｗｅｅｎ ｗｏｒｋ ｈａｒｄｅｎｉｎｇ ｒａｔｅ ａｎｄ Ａｌ ｃｏｎｔｅｎｔ

当铁素体基或双相低密度钢经淬火、退火处理时ꎬ双相

钢中奥氏体基内只有纳米级的 Ｋａｐｐａ 碳化物ꎬ而细小的 Ｂ２
相、ＤＯ３ 相存在于无序的铁素体基体或双相区ꎮ 形变奥氏体

组织中有大量位错滑移ꎬ与 Ｋａｐｐａ 析出相交互作用ꎬ位错滑

动增强了应变硬化效果[７９] ꎻ而形变铁素体组织中存在大量短

小的超位错和反相畴界ꎬ与不可剪切的 Ｂ２ 粒子、ＤＯ３ 粒子相

互缠绕ꎮ Ｂ２ 结构的(ＦｅꎬＮｉ) １－ｘＡｌｘ 相的形成焓比 Ｆｅ１－ｘＡｌｘ 相

的形成焓高ꎬ故其结合能也更高[８０] ꎮ 具有超晶格的 Ｂ２ 相不

可被位错剪切(图 １９ａ)ꎬ位错与 Ｂ２ 粒子在相界上出现位错

塞积或位错弓弯(图 １９ｂ)ꎬ超位错对有序相的剪切提高了此

类钢材的应变硬化率[７１] ꎮ

图 １９　 Ｆｅ￣１０Ａｌ￣１５Ｍｎ￣０.８Ｃ￣５Ｎｉ 拉伸变形后 Ｂ２ 粒子析出形态及位错塞
积[７１] :(ａ)在 Ｂ２ 颗粒与奥氏体(γ)基体的界面上的位错堆积ꎬ(ｂ)Ｂ２ / γ
界面处的位错弓弯
Ｆｉｇ.１９　 Ｓｃａｎｎｉｎｇ ＴＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ Ｆｅ￣１０Ａｌ￣１５Ｍｎ￣０.８Ｃ￣５Ｎｉ ａｆｔｅｒ ｔｅｎｓｉｌｅ ｄｅ￣
ｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｓｈｏｗｉｎｇ ｉｎｔｅｒａｃｔｉｏｎ ｏｆ ｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎｓ ａｎｄ Ｂ２ ｐａｒｔｉｃｌｅｓ[７１] : (ａ) ｄｉｓｌｏ￣
ｃａｔｉｏｎｓ ｐｉｌｅ ｕｐ ａｔ ｔｈｅ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ｏｆ Ｂ２ ｐａｒｔｉｃｌｅ ａｎｄ ａｕｓｔｅｎｉｔｅ (γ) ｍａｔｒｉｘꎬ (ｂ)
ａ ｄｉｓｌｏｃａｔｉｏｎ ｂｏｗｓ ｏｕｔ ａｔ ｔｈｅ Ｂ２ / γ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ

当采用 Ｍｎ 来补偿 Ａｌ 对 γ→α 相变过程的影响时ꎬ纳米

级的 Ｋａｐｐａ 碳化物沉淀会促进热变形时的加工硬化[８１￣８２] ꎮ
高铝、高锰低密度钢的基体组织为奥氏体ꎬ随着层错能的增

大ꎬ奥氏体基低密度钢往往存在相变诱发塑性(Ｔｒａｎｓｆｏｒｍａ￣
ｔｉｏｎ ｉｎｄｕｃｅｄ ｐｌａｓｔｉｃｉｔｙꎬ ＴＲＩＰ)、孪生诱发塑性 ( Ｔｗｉｎｎｉｎｇ ｉｎ￣
ｄｕｃｅｄ ｐｌａｓｔｉｃｉｔｙꎬ ＴＷＩＰ) [８３] 、剪切带变形诱导塑性(Ｓｈｅａｒ￣ｂａｎｄ
ｉｎｄｕｃｅｄ ｐｌａｓｔｉｃｉｔｙꎬ ＳＩＰ ) [８４￣８５] 、微带诱导塑性 (Ｍｉｃｒｏｂａｎｄ ｉｎ￣
ｄｕｃｅｄ ｐｌａｓｔｉｃｉｔｙꎬ ＭＢＩＰ) [２８ꎬ８６￣８７] 、动态滑移带细化(Ｄｙｎａｍｉｃ ｓｌｉｐ
ｂａｎｄ ｒｅｆｉｎｅｍｅｎｔꎬ ＤＳＢＲ) [８８]等强韧性机制ꎮ

３　 结语与展望

(１)低密度钢中的有序相主要包括 Ｋａｐｐａ 碳化物、Ｂ２
相、ＤＯ３ 相和 β￣Ｍｎ 相等ꎮ 当 Ｆｅ￣Ｍｎ￣Ａｌ￣Ｃ 系低密度钢中的 Ａｌ
含量较低时ꎬ其组织主要为奥氏体ꎻ随着 Ａｌ 含量的增加

(>４％ꎬ质量分数)会出现铁素体＋奥氏体双相组织ꎬ甚至主要

为铁素体基组织ꎮ 在 Ｍｎ 含量很高的奥氏体基低密度钢退火

时效过程中ꎬ会先析出 Ｋａｐｐａ 碳化物ꎬ而长时间的时效会析

出 β￣Ｍｎ 相ꎮ 在铁素体基、铁素体＋奥氏体双相钢的时效处理

过程中ꎬ会析出 Ｂ２ 相、ＤＯ３ 相等ꎮ
(２)基于 ＤＦＴ 的第一性原理计算与分子动力学模拟的

发展对深入理解低密度钢中 Ｃ、Ｍｎ、Ａｌ 元素的配分、多元相

图、有序相的析出、位错与有序相的交互作用、钢的强韧性机

制有重要的帮助ꎮ 低密度钢的有序相析出规律有赖于相关

模型的完善和精确计算ꎬ这是下一步需要重点关注的研究方

向ꎮ
(３)低密度钢的成分体系、变形和热处理工艺对各有序

析出相的形态、数量、位置有重要的影响ꎮ 通过对各有序相

和基相的关系研究和组织调控ꎬ分析变形过程中的有序析出

相与位错、层错、孪晶的交互作用以及热处理过程中的析出

规律ꎬ准确地认识各有序相的形成条件、转化规律ꎬ有利于深
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２１ Ｃｈｅｎ Ｃｈｉｎｓｕｎｇꎬ Ｌｉｎ Ｃｈｅｔｏｎｇꎬ Ｐｅｎｇ Ｐｅｉｗｅｎꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ

Ｃｏｍｐｏｕｎｄｓꎬ２０１０ꎬ４９３ꎬ３４６.
２２ Ｓｕｔｏｕ Ｙｕｊｉꎬ Ｋａｍｉｙａ Ｎａｏｈｉｄｅꎬ Ｕｍｉｎｏ Ｒｅｉｋｏꎬ ｅｔ ａｌ. ＩＳＩＪ Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌꎬ

２０１０ꎬ５０(６)ꎬ８９３.
２３ Ｚｈａｎｇ Ｊ Ｌꎬ Ｒａａｂｅ Ｄꎬ Ｔａｓａｎ Ｃ Ｃ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａꎬ２０１７ꎬ１４１ꎬ３７４.
２４ Ｓｅｏｌ Ｊａｅ￣Ｂｏｋꎬ Ｒａａｂｅ Ｄꎬ Ｃｈｏｉ Ｐꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａꎬ２０１３ꎬ６８ꎬ３４８.
２５ Ｘｕ Ｌｉｘｉｏｎｇꎬ Ｗｕ Ｈｕｉｂｉｎꎬ Ｗａｎｇ Ｘｉｎｔｉａｎ. Ａｃｔａ Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａ Ｓｉｎｉｃａ(Ｅｎｇ￣

ｌｉｓｈ ｌｅｔｔｅｒｓ)ꎬ２０１８ꎬ３１ꎬ３８９.
２６ Ｙａｏ Ｍ Ｊꎬ Ｄｅｙ Ｐꎬ Ｓｅｏｌ Ｊ Ｂꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａꎬ２０１６ꎬ１０６ꎬ２２９.
２７ Ｄｅｙ Ｐꎬ Ｎａｚａｒｏｖ Ｒꎬ Ｄｕｔｔａ Ｂꎬ ｅｔ ａｌ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｂꎬ２０１７ꎬ９５ꎬ１０４１０８.
２８ Ｓｏｈｎ Ｓｅｏｋ￣Ｓｕꎬ Ｓｏｎｇ Ｈｙｅｊｉｎꎬ Ｓｕｈ Ｂｙｅｏｎｇ￣Ｃｈａｎꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａꎬ

２０１５ꎬ９６ꎬ３０１.
２９ Ｃｈｏｏ Ｗｏｏｎｇ Ｋꎬ Ｈａｎ Ｋｗａｎ Ｈ. Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌ ａｎｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ

Ａꎬ１９８５ꎬ１６Ａꎬ５.
３０ Ｌｉ Ｍ Ｃꎬ Ｃｈａｎｇ Ｈꎬ Ｋａｏ Ｐ Ｗꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｃｈｅｍｉｓｔｒｙ ａｎｄ Ｐｈｙｓｉｃｓꎬ

１９９９ꎬ５９ꎬ９６.
３１ Ｂｏ Ｓｕｎｄｍａｎꎬ Ｉｋｕｏ Ｏｈｎｕｍａꎬ Ｎａｔｈａｌｉｅ Ｄｕｐｉｎ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａꎬ２００９ꎬ５７ꎬ

２８９６.
３２ Ｈａ Ｍｉｎ Ｃｈｕｌꎬ Ｋｏｏ Ｊｉｎ￣Ｍｏꎬ Ｌｅｅ Ｊａｅ￣Ｋｏｎꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ＆ Ｅｎｇｉ￣

ｎｅｅｒｉｎｇ Ａꎬ２０１３ꎬ５８６ꎬ２７６.
３３ Ｎａｋａｍｕｒａ Ｈꎬ Ｓｈｉｇａ Ｍ. Ｐｈｙｓｉｃａ Ｂꎬ１９９７ꎬ２３７￣２３８ꎬ４５３.
３４ Ｚｈｅｎｇ Ｙｉｂｉｎｇꎬ Ｗａｎｇ Ｆｅｎꎬ Ａｉ Ｔａｏｔａｏꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍ￣

ｐｏｕｎｄｓꎬ２０１７ꎬ７１０ꎬ５８１.
３５ Ｐｈａｎ Ａｎｈ Ｔｈｕꎬ Ｐａｅｋ Ｍｉｎ￣Ｋｙｕꎬ Ｋａｎｇ Ｙｏｕｎ￣Ｂａｅ. Ａｃｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａꎬ２０１４ꎬ

７９ꎬ１.
３６ Ｋｉｍ Ｍｉｎ￣Ｓｕꎬ Ｋａｎｇ Ｙｏｕｎ￣Ｂａｅ. Ｃａｌｐｈａｄ: Ｃｏｍｐｕｔｅｒ Ｃｏｕｐｌｉｎｇ ｏｆ Ｐｈａｓｅ

Ｄｉａｇｒａｍｓ ａｎｄ Ｔｈｅｒｍｏｃｈｅｍｉｓｔｒｙꎬ２０１５ꎬ５１ꎬ８９.
３７ Ｒｉｓａｎｔｉ Ｄ Ｄꎬ Ｓａｕｔｈｏｆｆ Ｇ. Ｉｎｔｅｒｍｅｔａｌｌｉｃｓꎬ２００５ꎬ１３ꎬ１３１３.
３８ Ｋｕｂａｓｃｈｅｗｓｋｉ Ｏ. Ｉｒｏｎ￣Ｂｉｎａｒｙ ｐｈａｓｅ ｄｉａｇｒａｍｓꎬ １ｓｔ ｅｄꎬ Ｓｐｒｉｎｇｅｒ Ｖｅｒｌａｇꎬ

Ｂｅｒｌｉｎꎬ１９８２.

３９ Ｚｈｅｎｇ Ｗｅｉｓｅｎꎬ Ｍａｏ Ｈｕａｈａｉꎬ Ｌｕ Ｘｉａｏｇａｎｇꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ
Ｃｏｍｐｏｕｎｄｓꎬ２０１８ꎬ７４２(２５)ꎬ１０４６.

４０ Ｆａｒｔｕｓｈｎａ Ｉꎬ Ｂａｊｅｎｏｖａ Ｉꎬ Ｋｈｖａｎ Ａꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍ￣
ｐｏｕｎｄｓꎬ２０１８ꎬ７３５ꎬ１２１１.

４１ Ｕｍｉｎｏ Ｒꎬ Ｌｉｕ Ｘ Ｊꎬ Ｓｕｔｏｕ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｐｈａｓｅ Ｅｑｕｉｌｉｂｒｉａ ａｎｄ Ｄｉｆｆｕ￣
ｓｉｏｎꎬ２００６ꎬ２７(１)ꎬ５４.

４２ Ｓｏｈｎ Ｓ Ｓꎬ Ｌｅｅ Ｓꎬ Ｌｅｅ Ｂ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｔｈｅ Ｍｉｎｅｒａｌｓꎬ Ｍｅｔａｌｓ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ＆ Ｓｏｃｉｅ￣
ｔｙꎬ２０１４ꎬ６６ꎬ１８５７.

４３ Ｚｈａｎｇ Ｆꎬ Ｈｕａｎｇ Ｗꎬ Ｃｈａｎｇ Ｙ Ａ. Ｃａｌｐｈａｄ: Ｃｏｍｐｕｔｅｒ Ｃｏｕｐｌｉｎｇ ｏｆ Ｐｈａｓｅ
Ｄｉａｇｒａｍｓ ａｎｄ Ｔｈｅｒｍｏｃｈｅｍｉｓｔｒｙꎬ１９９７ꎬ２１(３)ꎬ３３７.

４４ Ｚｈａｎｇ Ｆꎬ Ｃｈｅｎ Ｓ Ｌꎬ Ｃｈａｎｇ Ｙ Ａꎬ ｅｔ ａｌ. Ｉｎｔｅｒｍｅｔａｌｌｉｃｓꎬ１９９７ꎬ５(６)ꎬ４７１.
４５ Ｈｕａｎｇ Ｗꎬ Ｃｈａｎｇ Ｙ Ａ. Ｉｎｔｅｒｍｅｔａｌｌｉｃｓꎬ１９９８ꎬ６(６)ꎬ４８７.
４６ Ｄａｉ Ｚｈａｎｈａｉꎬ Ｌｕ Ｊｉｎｔａｎｇꎬ Ｋｏｎｇ Ｇａｎｇ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｒｅｖｉｅｗꎬ２００６ꎬ２０(４)ꎬ９４

(ｉｎ Ｃｈｉｎｅｓｅ) .
戴占海ꎬ卢锦堂ꎬ孔纲.材料导报ꎬ２００６ꎬ２０(４)ꎬ９４.

４７ Ａｉｒｅｚａ Ｒａｈｎａｍａꎬ Ｒｉｃｈａｒｄ Ｄａｓｈｗｏｏｄꎬ Ｓｅｅｔｈａｒａｍａｎ Ｓｒｉｄｈａｒ. Ｃｏｍｐｕｔａｔｉｏ￣
ｎａｌ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅꎬ２０１７ꎬ１２６ꎬ１５２.

４８ Ｉｓｈｉｄａ Ｋꎬ Ｏｈｔａｎｉ Ｈꎬ Ｓａｔｏｈ Ｎ. ｅｔ ａｌ. ＩＳＩＪ Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌꎬ１９９０ꎬ３０(８)ꎬ６８０.
４９ Ｒｉｇａｕｄ Ｖｉｎｃｅｎｔꎬ Ｄａｌｏｚ Ｄｏｍｉｎｉｑｕｅꎬ Ｄｒｉｌｌｅｔ Ｊｏｓéｅꎬ ｅｔ ａｌ. ＩＳＩＪ Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏ￣

ｎａｌꎬ２００７ꎬ４７(６)ꎬ８９８.
５０ Ｋｉｍ Ｃ Ｗꎬ Ｔｅｒｎｅｒ Ｍꎬ Ｌｅｅ Ｊ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍｐｏｕｎｄｓꎬ

２０１９ꎬ７７５ꎬ５５４.
５１ Ｌｅｈｎｈｏｆｆ Ｇ Ｒꎬ Ｆｉｎｄｌｅｙ Ｋ Ｏꎬ ｄｅ Ｃｏｏｍａｎ Ｂ Ｃ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａꎬ２０１４ꎬ

９２ꎬ１９.
５２ Ｋｉｍ Ｃ Ｗꎬ Ｋｗｏｎ Ｓ Ｉꎬ Ｌｅｅ Ｂ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ＆ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ Ａꎬ

２０１６ꎬ６７３ꎬ１０８.
５３ Ｈｅｏ Ｙｏｏｎ￣Ｕｋꎬ Ｓｏｎｇ Ｙｏｕ￣Ｙｏｕｎｇꎬ Ｐａｒｋ Ｓｅｏｎｇ￣Ｊｕｎꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌ

ａｎｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ Ａꎬ２０１２ꎬ４３Ａꎬ１７３１.
５４ Ｓａｒｋａｒ Ａꎬ Ｓａｎｙａｌ Ｓꎬ Ｂａｎｄｙｏｐａｄｈｙａｙ Ｔ Ｋꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ＆ Ｅｎ￣

ｇｉｎｅｅｒｉｎｇ Ａꎬ２０１７ꎬ７０３ꎬ２０５.
５５ Ｌｅｅ Ｊ Ｗꎬ Ｗｕ Ｃ Ｃꎬ Ｌｉｕ Ｔ Ｆ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａꎬ２００４ꎬ５０ꎬ１３８９.
５６ Ｍｅｄｖｅｄｅｖａ Ｎ Ｉꎬ Ｈｏｗｅｌｌ Ｒ Ａꎬ Ｖａｎ Ａｋｅｎ Ｄ Ｃ. Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｒｅｖｉｅｗ Ｂꎬ２０１０ꎬ

８１ꎬ２１０５.
５７ Ｌｉｕ Ｄｅｇａｎｇꎬ Ｃａｉ Ｍｉｎｇｈｕｉꎬ Ｄｉｎｇ Ｈｕａꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ＆ Ｅｎｇｉ￣

ｎｅｅｒｉｎｇ Ａꎬ２０１８ꎬ７１５ꎬ２５.
５８ Ｌｕ Ｗ Ｊꎬ Ｚｈａｎｇ Ｘ Ｆꎬ Ｑｉｎ Ｒ Ｓ. Ｉｒｏｎｍａｋｉｎｇ ａｎｄ Ｓｔｅｅｌｍａｋｉｎｇꎬ２０１５ꎬ４２

(８)ꎬ６２６.
５９ Ｌｅｅ Ｊａｅｅｕｎꎬ Ｐａｒｋ Ｓｉｗｏｏｋꎬ Ｋｉｍ Ｈｗａｎｇｓｕｎꎬｅｔ ａｌ. Ｍｅｔａｌｓ ａｎｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｉｎ￣

ｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌꎬ２０１８ꎬ２４ꎬ７０２.
６０ Ｈｗａｎｇ Ｓｉ Ｗｏｏꎬ Ｊｉ Ｊｕｎｇ Ｈｏｏｎꎬ Ｌｅｅ Ｅｕｉ Ｇｉｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ＆

Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ Ａꎬ２０１１ꎬ５２８ꎬ５１９６.
６１ Ｌｅｅ Ｋｅｕｎｈｏꎬ Ｐａｒｋ Ｓｅｏｎｇ￣Ｊｕｎꎬ Ｍｏｏｎ Ｊｏｏｎｏｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａꎬ

２０１６ꎬ１２４ꎬ１９３.
６２ Ｃｈａｏ Ｃ Ｙꎬ Ｈｗａｎｇ Ｃ Ｎꎬ Ｌｉｕ Ｔ Ｆ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａꎬ１９９６ ３４(１)ꎬ７５.
６３ Ｌｉｕ Ｔ Ｆꎬ Ｃｈｏｕ Ｊ Ｓꎬ Ｗｕ Ｃ Ｃ. Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌ ａｎｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ Ａꎬ

１９９０ꎬ２１Ａꎬ１８９１.
６４ Ａｃｓｅｌｒａｄ Ｏꎬ Ｋａｌａｓｈｎｉｋｏｖ Ｉ Ｓꎬ Ｓｉｌｖａ Ｅ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍｅｔａｌ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｈｅａｔ

Ｔｒｅａｔｍｅｎｔꎬ２００６ꎬ４８(１１￣１２)ꎬ５４３.
６５ Ｈｉｒｏａｋｉ Ｉｓｈｉｉꎬ Ｋｅｎｊｉ Ｏｈｋｕｂｏꎬ Ｓｅｉｊｉ Ｍｉｕｒａꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓꎬ

２００３ꎬ４４(９)ꎬ１６７９.
６６ Ｓｅｏ Ｃ Ｈꎬ Ｋｗｏｎ Ｋ Ｈꎬ Ｃｈｏｉ Ｋꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａꎬ２０１２ꎬ６６ꎬ５１９.
６７ Ｚｈａｎｇ Ｍｉｎｇｄａꎬ Ｃａｏ Ｗｅｎｑｕａｎꎬ Ｄｏｎｇ Ｈａｎꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ＆ Ｅｎ￣

ｇｉｎｅｅｒｉｎｇ Ａꎬ２０１６ꎬ６５４ꎬ１９３.
６８ Ｚｈａｎｇ Ｍｉｎｇｄａꎬ Ｘｕ Ｈａｉｆｅｎｇꎬ Ｃａｏ Ｗｅｎｑｕａｎꎬ ｅｔ ａｌ. ＩＳＩＪ Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌꎬ

２０１６ꎬ５６(５)ꎬ８６１.
６９ Ｌｉｎ Ｃｈｉｈ￣Ｌｕｎｇꎬ Ｃｈａｏ Ｃｈｕｅｎ￣Ｇｕａｎｇꎬ Ｊｕａｎｇ Ｊｅｎｈ￣Ｙｉｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ

Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍｐｏｕｎｄｓꎬ２０１４ꎬ５８６ꎬ６１６.
７０ Ｊｅｏｎｇ Ｊｕｎｙｅｏｎｇꎬ Ｌｅｅ Ｃｈａｎ￣Ｙｏｕｎｇꎬ Ｐａｒｋ Ｉｌ￣Ｊｅｏｎｇꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ
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