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δ-TRIP钢的物理与力学冶金
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[摘要] δ-相变诱发塑性（TRIP）钢具有高的强韧性，可达到第三代汽车钢性能要求，且可电阻点焊，是一种

新型的具有较高产业化前景的先进汽车钢。主要阐述了δ-TRIP钢的发展、组织与性能、相变与组织演化机

理、强韧性机理、电阻点焊工艺与物理冶金机理。
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1 前言

1.1 先进高强度汽车用钢的发展

近年来，先进高强度钢迅速发展，使钢铁材料

具有良好的强度和延性的匹配，在高强度下仍具有

良好的成形性。目前，强塑积（15~20）GPa∙%的第

一代先进高强度钢（强塑积=抗拉强度×总延伸率），

如双相（DP）钢、相变诱发塑性（TRIP）钢、复相钢、马

氏体基钢等已在汽车中得到大量应用，这对汽车轻

量化起到了非常重要的作用[1~3]。但第一代先进高

强度钢的成形性能仍然有待提高以满足日益提升

的汽车设计需求。作为第二代先进高强度钢的孪

晶诱发塑性（TWIP）钢的强塑积可到达60 GPa∙%，

并已经实现了产业化应用。但由于其在性能上具

有较低的屈服强度，在生产上高合金含量使其工业

生产难度大、成本高，因而未能得到广泛应用[4]。而

当前正开发的第三代先进高强度钢[5]要求强度与延

性的匹配较第一代先进高强度钢大幅提升，赋予冲

压构件更好的成形性，赋予安全件更高的吸能或防

碰撞变形的功能，以满足汽车工业技术进步的需

要，且要求成本合理。因此，当前汽车用钢的热点

研究方向是寻求新的技术路线和理论，以期得到高

强度、高成形性、高性价比、性能稳定的强塑积达

到 30 GPa∙%以上的第三代先进高强度钢[4，5]。

通常钢铁材料强度的增加将导致延性的降低，

但TRIP钢例外，如图1所示[6]，第一代先进高强度钢

的工业产品中TRIP钢具有较高强度的同时比同强

度的DP钢和复相钢拥有更好的延性。这一优异性

能很大程度上归因于TRIP效应：拉伸过程中应力应

变诱发残余奥氏体相变为马氏体而使缩颈均布，从

而使均匀应变增加的效应。Zackay 等首先在室温

下全奥氏体组织钢中发现了TRIP效应，形变诱发奥

氏体相变为马氏体可显著提高延伸率[7]，但这类合

金中因含有高的Cr、Ni、Mo等贵元素而未得到工业

应用。20世纪80年代，在低合金钢中通过在贝氏体

相变区等温，形成无碳化物贝氏体以富碳到奥氏体

中，从而提高奥氏体稳定性，降低奥氏体向马氏体

的相变温度，在室温下可得到残余奥氏体，在拉伸

变形时，拉伸过程中该残余奥氏体因形变诱发马氏

体相变而发生TRIP效应，改善了材料的力学性能，

特别是延性[8，9]。其典型微观组织包含 50 %～60 %

（体积分数）多边形铁素，20 %～30 %（体积分数）无

碳化物贝氏体，其余相为富碳残余奥氏体（其中可

能产生少量马氏体）[10~13]，其典型组织如图 2 所

示 [13]。为区别此前的全奥氏体钢，此类钢种只是部

分奥氏体的TRIP效应辅助提高力学性能，因此重新
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命名为TRIP-辅助钢。由于TRIP-辅助钢中合金较

少，成本合理，得到了规模化工业应用，当前工业生

产开发的“TRIP钢”均为此类TRIP-辅助钢。

图1 一系列TRIP钢的工程应力-应变曲线[6]

Fig.1 Engineering stress and strain curves of TRIP steels[6]

图2 TRIP-辅助钢的典型微观组织[13]

Fig.2 Typical microstructures of TRIP-assisted steel[13]

注：白色凸起为残余奥氏体；黑色凹下部分为铁素体；α为多边形铁
素体；γ为残余奥氏体；αb为贝茵铁素体

目前国际上提出的第三代汽车钢的研究方向

均以不同的技术路线获得含有残余奥氏体的复相

组织，通过复相效应获得高的强度，以残余奥氏体

的TRIP效应提高材料延性，以获得良好的强度与延

性的匹配。例如，Speer等[14，15]提出的淬火-配分新

工艺，即是通过将部分相变的马氏体升温或等温保

温使马氏体中过饱和的碳配分至周围奥氏体中提

高奥氏体稳定性，形成马氏体基体加残余奥氏体的

复相组织，具有高强度的同时因奥氏体的TRIP效应

而具有较好的延性，宝钢集团有限公司已经进行了

工业化生产。与第一代先进高强度钢对比，其 DP

钢延性有所改善，提高了成形性能，已在汽车上得

到一定的工业应用，但其应用性能及机理还不完

善，且其力学性能还达不到第三代汽车钢的目标，

因此仍需进一步研究与开发。Bhadeshia[16，17]等提出

的纳米贝氏体理论及技术通过低温贝氏体相变获

得 20～100 nm宽的纳米贝氏体（贝茵铁素体+奥氏

体片层交替组织），通过细晶强化和奥氏体TRIP效

应的匹配可获得强塑积≥30 GPa∙%的力学性能，由

于其高的碳含量（质量分数约为0.8 %）使其工业生

产和应用具有较大障碍。Niikura 和 Morris[18] 在

20 世纪 80 年代提出了通过奥氏体逆转变在含 Mn

5 %（质量分数）的低碳钢中形成了大量的奥氏体和

超细晶的铁素体组织而获得了良好的强塑性匹

配。在国家第三期“973项目”的资助下以此理论为

原型，研究团队[19，20]通过合理的组织调控在 5Mn钢

（Mn的质量分数约为 5 %）中获得了硬基体与亚稳

奥氏体相的复合组织，并完成了钢材的工业试制，

力学性能达到了（30~40）GPa∙%，但其力学性能是

圆棒试样的拉伸结果，跟汽车钢板材拉伸性能没有

直接可比性，其物理本质与基础理论，以及汽车应

用理论及技术仍在研究和探讨过程中。

1.2 δ-TRIP钢的发展及概述

2007 年，Chatterjee 等 [21]基于设计一种具有约

40 %（质量分数）的残余奥氏体的新型TRIP-辅助钢

的目标，将合金成分、临界区退火温度与时间、贝氏

体等温相变温度与时间作为输入参数，残余奥氏体

体积分数作为输出结果，利用文献中已有基础数据

建立了神经网络模型，并采用遗传算法优化出了：

Fe-0.4C-0.5Si-2.0Mn-2.0Al-0.5Cu-0.02P（质量分数）

合金，经临界区退火和贝氏体等温相变的热处理后

可获得约含40 %（质量分数）的残余奥氏体的TRIP-
辅助钢。但出乎意料的是，设计的此种合金成分

在平衡相图中，在任意温度下都不能获得全奥氏

体组织，即δ铁素体在凝固之后的整个固态相变过

程中均不会完全消失（见图3）。实际冶炼成分为：

Fe-0.36C-0.73Si-1.96Mn-2.22Al-0.52Cu-0.022P（质

量分数）的铸态组织中存在大量的枝晶状的δ铁素体

组织，与相图计算结果较一致（见图4）。该含有大量

枝晶δ铁素体的材料经常规TRIP-辅助钢热处理工艺

（奥氏体等温淬火）后得到了枝晶δ铁素体与贝氏体

（铁素体与残余奥氏体片层交替组织）（见图5）。其在

铸态下未经任何轧制细化晶粒的条件下，热处理后

即可获得较好的力学性能（强度约1 000 MPa，延伸

率约为22 %）（见图6），该材料的δ铁素体取代了传统

TRIP-辅助钢中α铁素体，因此被命名为δ-TRIP钢。

除较好的力学性能外，δ-TRIP钢中只含有少量的Si

元素，可避免热轧和镀锌时的表面问题，因此认为具

有潜在的工业应用可能性，Yi对δ-TRIP钢的凝固过

程、热轧工艺及热处理过程的组织演化规律，以及组

织性能关系、电阻点焊性能和机理等进行了深入探
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讨[6]。该δ-TRIP钢含高Al（质量分数为3 %～5 %），

除可实现第三代汽车钢力学性能目标（强塑积

≥30 GP∙%）外，还可因Al的添加降低钢铁材料密度

4.5 %～8 %，更加有效地实现了轻量化，且可电阻点

焊，因此δ-TRIP 钢作为第三代汽车钢产业化前景

较好[6]。

图3 计算的相图[21]

Fig.3 Calculated quantities of phases as
function of temperature[21]

图4 铸态合金的显微组织[21]

Fig.4 Microstructure of cast alloys [21]

图5 热处理试样的显微组织[21]

Fig.5 Microstructures of heat treated sample [21]

图6 热处理试样在室温下的应力-应变曲线[21]

Fig.6 Stress and strain curve of heat treated material
at room temperature [21]

注：几乎所有延伸都是均匀的

添加质量分数为3 %～4 % Al的δ-TRIP钢因其

高 Al 含量而获得了超高延性 [22~24]，其合金成分见

表 1。Al是强稳定铁素体元素，该合金体系下质量

分数超过 3 %的 Al 的添加会使凝固过程中通过液

固相变形成的δ铁素体在后续固态相变过程中不全

部消失，其铸态下保留了凝固形成的枝晶形态和置

换固溶原子化学组成，δ铁素体在热轧过程中由于

未经奥氏体—铁素体相变实现轧制晶粒细化，因此

其热轧态下呈粗大的δ铁素体带状组织 [25，26]，合
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金 9[22]在其热轧态和热处理态下均有大量δ铁素体

存在（如图 7b和 7d所示），其热处理后的组织为：δ

铁素体、α铁素体、块状残余奥氏体、贝氏体（贝茵铁

素体+残余奥氏体交替片层结构）[22]；且该材料电阻

点焊过程中，由于高Al的添加使熔核区可能为δ铁

素体+马氏体的双相组织而提高接头韧性从而改善

焊接性能[27]，此外该高Al的TRIP-辅助钢对比常规

TRIP-辅助钢具有超高的延性（总延伸率≥40 %），

其拉伸力学性能如图8所示。

表1 δ-TRIP钢的典型合金成分[22]

Table 1 Typical compositions of δ-TRIP steel [22]

%（质量分数）

合金

合金8

合金9

C

0.40

0.39

Si

0.22

0.21

Mn

1.03

0.51

Al

2.95

3.84

图7 典型δ-TRIP钢的组织（SEM）[22]

Fig.7 Typical microstructure of δ-TRIP steel（SEM）[22]

图8 δ-TRIP钢的力学性能[22]

Fig.8 Mechanical properties of δ-TRIP steels [22]

2 δ-TRIP钢凝固过程组织演化

将Al、Si、Mn、Cu对δ铁素体在最终组织中保留

的作用进行比较发现，Al对稳定δ铁素体的作用最

明显，其他影响较小。根据已有科研成果[21]，设计了

两种不同Al含量的合金（见表2）。对合金的平衡相

图进行计算，铁素体的最低含量分别为35 %和51 %

（质量分数），合金以δ铁素体的形式开始凝固，直至

大部分液相被消耗，剩余的少量高碳高锰液相相变

为奥氏体，奥氏体在后续冷却中靠消耗δ铁素体继续

生长（见图9），当δ铁素体量达到最小值后，奥氏体开

始转变为α铁素体或珠光体，在最终组织中呈枝晶

状形态的、直接凝固形成的、未经历过铁素体—奥

氏体—铁素体相变的铁素体即被定义为δ铁素体[25]。
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表2 两种不同Al含量的合金成分[25]

Table 2 Two alloys compositions with different
aluminium content[25]

%（质量分数）

合金

合金1

合金2

C

0.36

0.37

Si

0.26

0.23

Mn

2.02

1.99

Al

2.13

2.49

Cu

0.49

0.49

P

0.02

0.02

合金1和2按照平衡相图均应残留大量的δ铁素

体，而合金 1的铸态组织虽可看出枝状凝固过程的

痕迹，但几乎无枝状的δ铁素体保留下来（见图10），

与平衡计算中最少35 %（质量分数）的δ铁素体量相

矛盾。合金 2 的铸态组织中获得了质量分数为

（32.9±1.4）%的δ铁素体，其组织为枝晶状δ铁素体+

珠光体，该珠光体由奥氏体相变产生，而δ铁素体则

由凝固形成残留至室温，但其含量比平衡计算的

51 %（质量分数）少很多。根据对合金2凝固过程及

组织演化分析（见图 11），δ铁素体中Mn和Al元素

图9 平衡状态下的相图计算 [25]

Fig.9 Calculated phase percentages as a function of temperature in equilibrium [25]

图10 铸态合金的显微组织[25]

Fig.10 Microstructure of the cast alloys[25]

注：黑色区域为细小的珠光体，白色为铁素体；（a）合金1的组织；（b）对合金1的黑色区域进行高倍观察，为珠光体；（c）合金2的组织；

（d）对合金1的黑色区域进行高倍观察，为珠光体

图11 不同区域的各相成分[25]

Fig.11 Compositions of phase at different areas[25]
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含量与平衡相图预测的凝固时的δ铁素体中合金元

素一致，而δ铁素体—奥氏体界面附近的奥氏体（冷

却过程中相变为珠光体）中的置换合金元素亦与

δ铁素体中较一致，而在奥氏体芯部（即凝固过程最

后凝固区，由液相直接析出奥氏体）的合金成分与

平衡相图预测的凝固时的奥氏体中合金元素一致，

说明该铸态组织在液相存在的情况下由于液相中

扩散快而其组织演化基本与热力学计算结果一致，

即为平衡相变；而凝固后的δ铁素体—奥氏体—铁

素体相变过程中Mn和Al等置换固溶元素参与相变

扩散，即为准平衡相变。该分析结论与DICTRA®动

力学模拟结果一致，揭示了δ-TRIP钢的铸态组织是

由平衡液固相变与准平衡固态相变演化而来，故其

铸态下δ铁素体含量低于平衡相图计算值，高于准

平衡相图计算值[25]。

3 δ-TRIP钢热轧过程组织演化

含Al约 2.5 %（质量分数）的合金 2在铸态条件

下获得了一定的δ铁素体，但该δ铁素体在后续加热

至900 ℃保温5 min即大量转变为了奥氏体，加热至

1 100 ℃后则完全转变为了奥氏体，加热至 1 400 ℃
后奥氏体又部分相变为δ铁素体（见图 12、图 13），

因此其热轧组织为常规的铁素体+珠光体组织 [26]。

为研究δ-TRIP钢在热轧过程中的组织演变情况及

图12 合金2加热至900 ℃后淬火[26]

Fig.12 Alloy 2 heated to 900 ℃ and quenched [26].
注：箭头所指区域曾为δ铁素体、显微马氏体和剩余铁素体的混合组织

图13 合金2加热淬火[26]

Fig.13 Alloy 2 heated and quenched[26]
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设计出热轧状态下可稳定存在的δ铁素体，根据已

有经验，以扩宽铁素体稳定性为目标，设计了几种

新的合金成分，见表 3[26]。通过对奥氏体稳定元素

Cu、Mn 的降低，对铁素体稳定元素 Al 和 Si 含量的

提高，合金3～7在铸态下均残留了大量δ铁素体（见

图 14），但合金 3～5加热至 1 000 ℃和 1 200 ℃时均

奥氏体化。因此，热轧组织为常规铁素体+珠光体

组织（见图15）[26]。在Al含量提高至约3 %（质量分

表3 新设计的合金成分 [26]

Table 3 New designed alloy compositions [26]

%（质量分数）

合金

合金3

合金4

合金5

合金6

合金7

C

0.40

0.40

0.41

0.37

0.39

Si

0.26

0.74

0.26

0.76

0.77

Mn

2.02

1.99

1.53

1.53

1.50

Al

2.50

2.39

2.30

2.91

3.35

Cu

0

0.49

0.49

—

—

P

0.02

0.02

0.02

—

—

图14 合金3~7的铸态组织[26]

Fig.14 As-cast microstructures of Alloy 3~Alloy 7[26]

图15 铸态和再加热试样的铁素体体积分数[26]

Fig.15 Volume percent of optically resolvable ferrite for
cast and reheated samples [26]

数）以上的合金6和合金7加热至1 000 ℃和1 200 ℃
还均保留了约 10 %（质量分数）的δ铁素体，其热轧

态组织中亦保留了一定量的δ铁素体[26]。图16所示

合金7热轧态组织中粗大铁素体即为δ铁素体（未经

历过δ铁素体—奥氏体—铁素体相变），与之对应的

珠光体之间的细晶粒铁素体则是由于热轧加热后

形成奥氏体，该奥氏体轧制变形后，再相变为铁素

体+珠光体，因此组织细小，为常规α铁素体[26]。

4 δ-TRIP钢的奥氏体等温淬火组织演化

贝茵铁素体在准平衡条件下（碳自由扩散，置

图16 合金7的热轧组织 [26]

Fig.16 Alloy 7 after hot-rolling [26]

换固溶原子不扩散）形核并以切变机制长大（相变

过程中碳不扩散），新生成的贝茵铁素体中过饱和
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的碳随后迅速逃离并配分到周围的奥氏体中（见

图 17），因此切变机制相变的贝茵铁素体只能在温

度低于 T ′
0（奥氏体与成分相同的铁素体具有相同的

自由能的临界温度，其中贝茵铁素体自由能包括化

学自由能和贝氏体形成所需存储的 400 J/mol的形

变能）的条件下才能发生[16]。Si、Al、P等元素在贝氏

体相变温度下可抑制渗碳体析出以保证碳固溶到

未分解的奥氏体中。因此，随等温贝氏体相变进

行，未分解的奥氏体中碳得到富集，奥氏体中碳含

量可富集的限度为与该温度对应的 T ′
0 的含碳量（温

度一定，碳含量提高，奥氏体-贝茵铁素体切变相变

的化学驱动力降低），这种没有碳化物形成的贝氏

体相变将在残余奥氏体碳含量达到 T ′
0 温度对应的

含碳量时终止（见图18），这一现象被称为贝氏体相

图17 贝氏体相变机制示意图[9]

Fig.17 Schematic illustration of bainite
reaction mechanism [9]

图18 贝氏体相变的不完全反应现象 [16]

Fig.18 The incomplete reaction phenomenon [16]

注：当奥氏体中的碳含量达到 T ′
0 温度对应的含碳量的限度时贝氏体

相变终止；图中
-
X 表示钢中平均碳含量；A′

e3 表示准平衡条件下

奥氏体-贝茵铁素体相变的限度

变的“不完全反应现象”[16]。正是这一不完全反应现

象可以让奥氏体不完全形成贝茵铁素体，最终形成

贝茵铁素体/富碳奥氏体片层交替组织[16]。

目前广泛应用于汽车工业的TRIP-辅助钢包括

冷轧和热轧两种生产工艺[16]，具体生产工艺路线如

图19所示。热轧是将钢加热到再结晶温度以上，然

后经轧制变形为薄的横截面的金属热加工过程，热

轧过程可细化晶粒，通过热轧之后的冷却速率控制

使奥氏体可被控制，先部分转变为多边形铁素体，

随后再通过卷曲保温完成贝氏体相变。而冷轧

TRIP-辅助钢需要进行两个阶段热处理以得到所需

的微观组织，材料首先加热到铁素体+奥氏体（α+γ）

两相温度区间进行临界区退火，随后冷却至贝氏体

转变温度等温相变。热轧在线组织调控与冷轧两

阶段热处理都包括了贝氏体相变过程，其组织演变

的物理本质是一致的。

图19 生产TRIP-辅助钢的两种工艺路线 [16]

Fig.19 Schematic illustration of the two routes to
generate the microstructure of TRIP-assisted steel，with

typical temperature and time indicated [16]

注：上下两条曲线分别代表在线热轧生产工艺和冷轧板连退工艺；

γ、α、αb和α′分别表示奥氏体、无定形铁素体、贝茵铁素体和马氏体

5 δ-TRIP钢的强韧性机理

DP钢的微观组织由不同组织形态、不同体积分

数的马氏体分布于铁素体基体中，将铁素体的高延

性和马氏体的高强度相结合，因而具有较高的强度

与延性的匹配。而TRIP-辅助钢可被认为是改进的

DP钢，与DP钢类似，分布在较软相铁素体中的较硬

第二相在材料变形过程中可产生较高的加工硬化

率。与DP钢相比较，TRIP-辅助钢拉伸过程中除双

相效应对力学性能的贡献之外，TRIP效应（残余奥

氏体随应变增大逐渐相变为马氏体）的作用可保持

更高的加工硬化至更大的应变，因而与同强度的DP
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钢对比延性更好[28，29]。因此，软硬相间双（复）相效

应及残余奥氏体的TRIP效应是TRIP-辅助钢的优

异力学性能的强韧化机理，也是该高Al的δ-TRIP钢

的优异力学性能的机理之一[22]。

热轧态的合金 5 经 800 ℃临界区退火 10 min

后，盐浴炉 330 ℃淬火保温 30 min的热处理后获得

了约882 MPa的抗拉强度和约38 %的总延伸率（见

图 20）。其显微组织主要由铁素体、贝氏体铁素体

和残余奥氏体组成，其中奥氏体包括退火形成的块

状奥氏体和与贝氏体相变相关的膜状奥氏体

（见图 21）[23]。其残余奥氏体量由热处理状态的约

20 %经拉伸断裂后被消耗至约10 %（见图22），证明

TRIP效应在提高该δ-TRIP钢的强韧性上发挥了较

大作用。通过拉伸前后的组织观察，其中的块状残

余奥氏体基本未发生明显变形，发生了马氏体相

变，而贝氏体中的膜状奥氏体与铁素体基体一致发

生了大的变形，在应力作用下明显拉长，该奥氏体

塑性变形也对提高该δ-TRIP钢的强韧性起到了一

定作用[23]。

图20 工程应力-应变曲线 [23]

Fig.20 Engineering stress and strain curve [23]

注：虚线代表力学稳定性开始的临界应变，加工硬化速率远小于此

应变；UTS为抗拉强度；UEL为均匀延伸率；TEL为总延伸率

图21 合金5拉伸前后组织[23]

Fig.21 Microstructure of alloy5 in as heat-treated and tensile fractured conditions [23]

注：（a）板条状的残余奥氏体拉伸实验中发生塑性变形，左侧为未变形区域，右侧为颈缩区域；（b）块状奥氏体形成的马氏体

（表现为褶皱状的马氏体）和板条形未相变的奥氏体（表现为光滑表面）

图22 不同区域的残余奥氏体含量[23]

Fig.22 Retained austenite in different region [23]

与 DP 钢相同，应力首先在软相铁素体中引起

屈服，铁素体加工硬化足以能够充分转移负荷到硬

相后，才发生塑性变形。当施加于贝氏体的应力足

够高时，开始变形，随后更多载荷转移至奥氏体，可

能会引起马氏体相变或滑移变形。奥氏体向马氏

体相变是通过切变相变的原子协调运动发生的，足

够大的变形存在于奥氏体中时，由于高位错密度使

得界面滑动不能实现，相变停止，这就是“机械稳定

性”的本质。基于奥氏体—马氏体相变界面移动的

驱动力与阻力的平衡，Chatterjee等发展了奥氏体-
马氏体相变的计算物理模型 [30]：τT = τ + τS ，其中 τT
为驱动界面移动的剪切应力，来自于吉布斯自由能

26



2014年第16卷第2期

降低；τ 为来自位错强化的阻力；τS 为来自固溶强

化的阻力。可推导出计算马氏体相变的模型：

b（ΔG - 600） = 18π（1 - υ）Gb
32（ε
L
）

12 + τSb （1）

式（1）中，b为伯格斯矢量；ΔG 为马氏体相变的吉布

斯自由能降低；-600 为马氏体中存储的应变能，单

位 J∙mol-1；G 为剪切模量；υ 为泊松比；ε 为真应

变；L为位错移动的平均距离 L = δD/(δ + ε) ，D为应

变前奥氏体原始晶粒尺寸，δ为系数，约为1 μm。

但该模型的相变驱动力中未考虑应力诱导马

氏体相变，Yi等将相变驱动力完善为化学自由能、

机械自由能和马氏体存储应变能三者之和，其中机

械自由能为由外加应力所提供给应力诱发马氏体

相变的驱动力，而由奥氏体本身的变形而增加位错

密度导致的加工硬化则增加相变阻力，其固溶强化

的相变阻力仅与奥氏体的合金成分相关，改进后的

相变模型如式（2）[23]所示。

b（ΔGChem + ΔGMe ch - 600） = 18π（1 - υ）Gb
32（ε
L
）

12 + τSb
（2）

拉伸过程中，随着应力的增大，相变驱动力增加，同

时随着奥氏体变形位错强化提高其相变阻力亦提

高；当包括化学和机械的总驱动力大于来自固溶强

化和位错强化的阻力时，应力诱导相变发生，反之

因位错强化提高阻力使其总相变阻力大于化学和

机械的总驱动力时，奥氏体被机械稳定化，不发生

相变[23]。

根据该材料的化学和物理特性确定的奥氏

体-马氏体相变模型中所需参数见表 4。计算结果

表明，在块状奥氏体中，在应力达到约 1 100 MPa

时，相变的总驱动力大于阻力（见图 23），即可发生

相变；从拉伸应力-应变曲线中可以看出，拉伸变形

初期（工程应变低于 14 %），加工硬化率较高，即是

因为该块状奥氏体的TRIP效应[23]。而其膜状奥氏

体在其没有应变强化阻力的情况下，需要1 630 MPa

才能使驱动力大于阻力发生相变，当奥氏体发生应

变约 20 %时，则需要 2 000 MPa的机械驱动力才能

发生相变，因此在该膜状奥氏体中，其驱动力的增

加不可能胜过其阻力提高。因为奥氏体机械稳定

化，该奥氏体不能发生马氏体相变。拉伸过程中，

工程应变达到 14 %后，其块状奥氏体TRIP效应作

用基本结束，其加工硬化主要依赖于位错（铁素体

和膜状奥氏体中）强化，其加工硬化指数低于块状

奥氏体TRIP效应阶段，应变 14 %之后的变形和加

工硬化阶段，因奥氏体机械稳定化作用未发生TRIP

效应的膜状奥氏体作为高强韧性相与铁素体基体

的协同变形起到了主要提高强韧性的作用[23]。

表4 块状和板条状奥氏体用于相变模型计算的参数

Table 4 Parameters used for the modeling in blocky and
lath type of austenite

形态

块状

膜状

D

/m

5×10-6

0.5×10-6

C

/ %

1.2

1.4

G

/Pa

8×1 010

v

0.27

b

/m

2.52×10-10

τS b

/（N∙m）

0.057 640

0.066 444

ΔGChem

/（J∙mol-1）

1 281

1 080

注：%为质量分数

图23 等效拉应力的作用

Fig.23 Effect of equivalent tensile stres

6 δ-TRIP钢的电阻点焊工艺、组织及性能

机理

电阻点焊是目前在汽车工业中最广泛采用的

钢铁零部件连接方式，具有生产效率高、自动化程

度高等优点。一辆汽车上通常有2 000～5 000个电

阻点焊焊点，在汽车碰撞过程中起着传递冲击载荷
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的作用[31]，且电阻点焊焊点失效是碰撞过程中的一

种重要失效模式 [32]。由于电阻点焊焊点熔核区域

小，钢板本身的固体导热率高及焊接电极的高导热

效率，焊点熔核区冷却速率高达2 000～10 000 K/s[33]，

0.8 mm厚的钢板电阻点焊后从800 ℃冷却到500 ℃
（决定固态相变及组织演化的关键温度区间）仅需

0.06 s[34]。而 TRIP 钢和 DP 钢等先进高强度钢的碳

含量远高于无间隙原子（IF）钢和烘烤硬化（BH）钢，

因此焊点熔核区会全部转变为马氏体组织，接头硬

度高、韧性差、电阻点焊性能相对较低[35，36]。

含碳约0.4 %（质量分数）的δ-TRIP钢因含有较

高的强铁素体稳定元素Al，可使其在凝固之后的整

个热过程中δ铁素体不消失，在电阻点焊接头的熔

核区形成δ铁素体+马氏体的双相组织，其热影响区

也为铁素体+马氏体的双相组织[27]。对合金 8和合

金9进行电阻点焊性能的测定，由于高Al含量使其

具有高的铁素体体积分数，其熔核区中形成的大量

δ铁素体（见图24），降低了接头硬度，其熔核区与基

图24 合金8和9点焊熔核区的组织[27]

Fig.24 The structures of the fusion zones of spot welds in
Alloy 8 and Alloy 9[27]

体的硬度比率约为 1.5（见图 25），该双相组织改善

了熔核区的断裂韧性，降低了热影响区的强度[27]，因

此十字拉伸条件利于接头以拔出模式失效，改善焊

接接头十字拉伸性能[37，38]；在剪切拉伸条件下其热

影响区作为接头拔出失效的断裂区域，其硬度的降

低也有利于形成拔出失效模式，改善接头性能
[38，39]。因此，在含碳约0.4 %（质量分数）的δ-TRIP钢

中获得了与Fe-0.08C-1.39Si-1.75Mn的DP钢[40]可比

的静态十字拉伸和剪切拉伸性能评价的电阻点焊

性能（见图26）。

图25 硬度分布[27]

Fig.25 The distribution of hardness [27]

图26 热轧板带在热处理条件下的点焊性能[27]

Fig.26 Spot welds property of hot-rolled sheets in
heat-treated condition [27]
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7 结语

δ-TRIP 钢可实现第三代汽车钢的力学性能目

标，还可因Al的添加降低钢铁材料密度约 4.5 %～

8 %，更加有效地实现轻量化，总合金含量4 %~6 %

（质量分数），且可电阻点焊。因此，具有较高的产

业化钢铁生产和汽车应用的潜在可能。

δ-TRIP钢的凝固、热轧及奥氏体等温淬火过程

中的相变行为已基本理解，但随合金元素变化及初

始组织细化等因素影响的相关组织演化规律还有

待更加深入地研究。从块状残余奥氏体的TRIP效

应、膜状残余奥氏体被机械稳定化后作为高强韧性

相与基体组织协同应变的双相效应等两个方面揭

示了δ-TRIP钢的高强韧性机理，但更加严密可靠的

奥氏体机械稳定化模型及其双相效应的力学模型

等还有待建立。基于在电阻点焊接头形成δ铁素体

与马氏体的双相组织以改善接头韧性而改善焊接

性能已在前期研究中得到考证，但相关强韧性机理

还有待深入详细研究。传统TRIP-辅助钢比同强度

级别的DP钢具有更优异的成形性能，δ-TRIP钢预

期亦可具有非常优异的成形性能，但相关性能和机

理还未进行研究。结合汽车应用实际需求的力学

性能及应力-应变曲线，基于钢铁厂的生产线开发

实际工业产品还需要对应的组织演化与组织性能

关系的研究及新的材料设计。

参考文献

[1] 马鸣图，易红亮，路洪洲，等. 论汽车轻量化[J]. 中国工程科学，

2009，11（9）：20-27.
[2] 马鸣图. 先进的汽车用钢 [M]. 北京：化学工业出版社，2008.

[3] 马鸣图，吴宝榕. 双相钢物理和力学冶金[M]. 2版. 北京：冶金

工业出版社，2010.

[4] Ohjoon Kwon. New product development and EVI activity at

POSCO[R]. Seoul：POSCO，2012.
[5] Haldar A，Suwas S，Bhattacharjee D. Microstructure and Tex-

ture in Steels [M]. London：Springer，2009：185-205.
[6] Yi Hongliang. δ- TRIP steel[D]. Pohang：Pohang University of

Science and Technology，2010.

[7] Zackay V F，Parker E R，Fahr D，et al. The enhancement of duc-

tility in high strength steels [J]. Transactions of the American So-

ciety of Metals，1967，60：252-259.
[8] Matsumura O，Sakuma Y，Takechi H. TRIP and its kinetic as-

pects in austempered 0.4C-1.5Si-0.8Mn steel [J]. Scripta Metal-

lurgica，1987，27：1301-1306.
[9] Matsumura O，Sakuma Y，Takechi H. Enhacement of elongation

by retained austenite in intercritical annealed 0.4C- 1.5Si- 0.8Mn

steel [J]. Transactions ISIJ，1987，27：570-579.
[10] Sakuma Y，Matlock D K，Krauss G. Intercritically annealed

and isothermally transformed 0.15Pct C steels containing 1.2

Pct Si-1.5Pct Mn and 4 Pct Ni：Part 2. Effect of testing tempera-

ture on stress-strain behavior and deformation-induced austenite

transformation [J]. Metallurgical and Materials Transactions A，

1992，23：1233-1241.
[11] Sugimoto K I，Misu M，Kobayashi M，et al. Effects of second

phase morphology on retained austenite morphology and tensile

properties in a TRIP-aided dual-phase steel sheet [J]. ISIJ Inter-

national，1993，33：775-782.
[12] Sugimoto K I，Usui N，Kobayashi M，et al. Effects of volume

fraction and stability of retained austenite on ductility of TRIP-

aided dual-phase steels [J]. ISIJ International，1992，32：1311-
1318.

[13] Girault E，Martens A，Jacques P，et al. Comparison of the ef-

fects of silicon and aluminium on the tensile behavior of multi-

phase TRIP- assisted steels [J]. Scripta Materialia，2001，44：

885-892.
[14] Speer J G，Matlock D K，De Cooman B C，et al. Carbon parti-

tioning into austenite after martensite transformation [J]. Acta

Materialia，2003，51：2611-2622.
[15] Speer J G，Edmonds D V，Rizzo F C，et al. Matlock，partition-

ing of carbon from supersaturated plates of ferrite，with applica-

tion to steel processing and fundamentals of the bainite transfor-

mation [J]. Current Opinion in Solid State and Materials Sci-

ence，2004，8：219-237.
[16] Bhadeshia H K D H. Bainite in Steels [M]. UK Cambrige：IOM

Communications Ltd，2001.

[17] Caballero F G，Bhadeshia H K D. Very strong bainite [J]. Cur-

rent Opinion in Solid State and Materials Science，2004，8：

251-257.
[18] Niikura M，Morris J W. Thermal processing of ferritic 5Mn

steel for toughness at cryogenic temperatures [J]. Metallurgical

and Materials Transactions A，1980，11（9）：1531-1540.
[19] Shi Jie，Sun Xinjun，Wang Maoqiu，et al. Enhanced work-hard-

ening behavior and mechanical properties in ultrafine- grained

steels with large-fractioned metastable austenite [J]. Scripta Ma-

terialia，2010，63（8）：815-818.
[20] Wang Chang，Shi Jie，Wang Cunyu，et al. Development of ul-

trafine lamellar ferrite and austenite duplex structure in

0.2C5Mn steel during ART- annealing [J]. ISIJ International，

2011，51（4）：651-656.
[21] Chatterjee S，Murugananth M，Bhadeshia H K D H. δ- TRIP

steel [J]. Materials Science and Technology，2007，23（7）：

819-827.
[22] Yi H L，Lee K Y，Bhadeshia H K D H. Extraordinary ductility

in Al-bearing Delta-TRIP steel [J]. Proceedings of the Royal So-

ciety A，2011，467：234-243.
[23] Yi H L，Lee K Y，Bhadeshia H K D H. Mechanical stabilisa-

tion phenomenon of retained austenite in δ-TRIP steel [J]. Mate-

rials Science and Engineering：A，2011，528：5900-5903.
[24] Yi H L，Ryu J H，Bhadeshia H K D H，et al. Low-alloy du-

plex，directly quenched transformation- induced plasticity steel

[J]. Scripta Materialia，2011，65（7）：604-607.
[25] Yi H L，Ghosh S K，Liu W J，et al. Non-equilibrium solidifica-

tion and ferrite in δ-TRIP steel [J]. Materials Science & Technol-

ogy，2010，26：817-823.
[26] Yi H L，Lee K Y，Bhadeshia H K D H. Stabilisation of ferrite

in hot rolled δ-TRIP steel [J]. Materials Science &Technology，

2011，27：525-529.
[27] Yi H L，Lee K Y H，Bhadeshia K D H. Spot weldability of δ-

TRIP steel containing 0.4 wt % C [J]. Science and Technology

of Welding & Joining，2010，15（7）：619-624.
[28] Sakuma Y，Matsumara O，akechi H. Mechanical properties and

29



中国工程科学

retained austenite in intercritically heat- treated bainite- trans-

formed steel and their variation with Si and Mn additions [J].

Metallurgical and Materials Transactions A，1991，22：489-
498.

[29] Sakuma Y，Matsumura O，Akisue O. Influence of C content

and annealing temperature on microstructure and mechanical

properties of 400 ℃ transformed steel containing retained aus-

tenite [J]. ISIJ International，1991，31：1348-1353.
[30] Chatterjee S，Wang H S，Yang J R，et al. Mechanical stabilisa-

tion of austenite[J]. Materials Science and Technology，2006，22

（6）：641-644.
[31] Peterson W，Borchelt J. Maximizing cross tension impact prop-

erties of spot welds in 1.5 mm low carbon，Dual- phase，and

Martensitic Steels [J]. SAE Technical Paper Series，SAE 2000-
01-2680.

[32] Pouranvari M，Marashi S P H，Safanama D S. Failure mode

transition in AHSS resistance spot welds，Part II：Experimental

investigation and model validation’[J]. Materials Science and

Engineering：A，A，2011，528（29-30）：8344-8352.
[33] Santella M L，Babu S S，Riemer B W，et al. Influence of mi-

crostructure on the properties of resistance spot welds[R]. USA：

Oak Ridge National Lab，TN，1998.

[34] Nishi T，Saito T，Yamada A. Valuation of spot weldability of

high strength sheet steels for automobile use[J]. Nippon Steel

Technical Report，1982（20）：37-44.

[35] Khan M I，Kuntz M L，Zhou Y. Effects of weld microstructure

on static and impact performance of resistance spot welded

joints in advanced high strength steels[J]. Immunology Endo-

crine and Metabolic Agents inMedicinal Chemistry，2008（2）：

294-304.
[36] Nayak S S，Baltazar Hernandez V H，Okita Y，et al. Micro-

structure-hardness relationship in the fusion zone of TRIP steel

welds[J]. Materials Science and Engineering：A，2012，551：

73-81.
[37] Radakovic D J，Tumuluru M. An Evaluation of the cross- ten-

sion test of resistance spot welds in high- strength dual- phase

steels[J]. Welding Journal，2012，91（1）：8-15.
[38] Pouranvari M. Susceptibility to interfacial failure mode in simi-

lar and dissimilar resistance spot welds of DP600 dual phase

steel and low carbon steel during cross-tension and tensile-shear

loading conditions[J]. Materials Science and Engineering：A，

2012，546：129-138.
[39] Joaquin A，Elliott A N A，Jiang C. Reducing shrinkage voids in

resistance spot welds[J]. Welding Journal-New York，2007，86

（2）：24.

[40] Sakuma Y，Oikawa H. Factors to determine static strengths of

spot- weld for high- strength steel sheets and developments of

high-strength steel sheets with strong and stable welding charac-

teristics[J]. Shinnittetsu Giho，2003，378：30-34.

δ-TRIP steel：Physical and mechanical
metallurgy
Yi Hongliang1，Chen Peng1，Wang Guodong1，Ma Mingtu1，2
（1. The State Key Laboratory of Rolling and Automation，Northeastern University，Shenyang 110189，China；
2. China Automobile Engineering Research Institute，Chongqing 400039，China）

[Abstract] δ- transformation induced plasticity（TRIP） steel has performed high strength

combined with excellent ductility，which satisfy the requirements for the third generation

advance steels for automotive application. In addition，it could to be spot welded. It’s high

potential to be industrialized for both manufacture and automotive application. The develop-

ment of δ-TRIP，microstructure and mechanical properties，transformation and microstructure

evolution，strength and toughness mechanism will be reviewed. The process and physical metal-

lurgy for resistance spot welding will be discussed as well.

[Key words] TRIP- steel；δ- ferrite；bainitic transformation；microstructural evolution；

mechanical properties
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