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摘　要：基于奥氏体晶粒长大规律研究和约束条件下碳准平衡热力学（ＣＣＥ）模型的模拟计算结果，优化设计了以

铝（１．７９％，质量分数，下同）替硅的 Ｑ－Ｐ－Ｔ（Ｑｕｅｎｃｈｉｎｇ－Ｐａｒｔｉｔｉｏｎｉｎｇ－Ｔｅｍｐｅｒｉｎｇ）试验钢的热处理工艺，测试了钢的

力学性能。采用ＯＭ、ＳＥＭ、ＴＥＭ和ＸＲＤ对试验钢组织进行了观察和分析。结果 表 明：试 验 钢 具 有 良 好 的 强 塑

性匹配，当抗拉强度为１　２６０ＭＰａ时，总伸长率可达到１８％，同时发现，试验钢初始淬火板条马氏体的回火转变是

影响试验钢力学性能及随碳分配－回火时间变化的主导因素，从而使其具有回火马氏体性能变化的特征。
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火－碳分配－回火工艺［１］，是徐祖耀基于Ｑ－Ｐ（Ｑｕｅｎｃｈ－
ｉｎｇ　ａｎｄ　Ｐａｒｔｉｔｉｏｎｉｎｇ，淬火与碳分配）工艺［２］提出的一

种应用于马氏体高强钢的新型热处理工艺。相对传

统 的 淬 火－回 火 工 艺 （Ｑｕｅｎｃｈｉｎｇ　ａｎｄ　Ｔｅｍｐｅ－
ｒｉｎｇ）［１－８］，Ｑ－Ｐ（－Ｔ）工艺旨在能使马氏体钢获得较多

的残余奥氏体，从而在得到高 强 度 的 同 时 还 可 具 有

良好的塑韧性，最终获得良好的综合性能，而Ｑ－Ｐ－Ｔ
工艺强调了利用复杂碳化物的弥散析出以进一步提

高钢的强度，故主张在Ｑ－Ｐ钢成分体系的基础上进

一步添加如 Ｍｏ、Ｎｂ、Ｔｉ等强碳化物形成元素，并在

Ｑ－Ｐ工艺的基础上，延长碳分配处理后的停留时间，

以促进获得良好的碳化物回火弥散析出（即回火／沉

淀处理），最终得到以马氏体、富 碳 残 余 奥 氏 体 和 复

杂碳化物为主 的 多 相 组 织，Ｑ－Ｐ工 艺 处 理 的 最 终 室

温组织则主要由马氏体和富碳残余奥氏体组成。

　　当前对Ｑ－Ｐ（－Ｔ）钢的 试 验 研 究，主 要 以 硅 作 为

抑制渗碳体析出的元素，而对添加铝（部分或完全替

代硅）的研究报道很少。铝具 有 与 硅 类 似 的 不 溶 于

渗碳体以及强烈阻止奥氏体 中 渗 碳 体 析 出 的 特 点，



并可有效避免高硅含量对热轧钢板表面质量和冷轧

板涂层性能［９］的不利影响。但较高含量的铝也会带

来冶炼、连铸 的 困 难，目 前 已 有 研 究［１０］成 功 实 现 含

铝１．５％钢的顺利浇铸。

　　本 文 设 计 了 一 种 以 铝（１．７９％）替 硅 的 Ｑ－Ｐ－Ｔ
钢，对其进行了Ｑ－Ｐ－Ｔ工艺优化设计，在 此 基 础 上，

研究了工艺处理对其组织结构和性能的影响。

１　试验材料和试验方法

　　试验钢的冶炼成分如表１所示。采用膨胀法测

得该钢的Ａｃ３温度、Ｍｓ 温度和临界冷却速度分别为

９４７、３４０℃和７．０℃·ｓ－１。

表１　试验钢的冶炼成分（质量分数）

Ｔａｂｌｅ　１　Ｍｅｌｔ　ｃｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎｓ　ｏｆ　ｔｈｅ　ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌ　ｓｔｅｅｌ　　　　　　　　％

Ｃ　 Ａｌ　 Ｍｎ　 Ｃｒ　 Ｍｏ　 Ｂｔ　 Ｎｉ　 Ｎｂ　 Ｔｉ　 Ｓ　 Ｐ

０．２３　 １．７９　 １．５０　 １．０９　 ０．２７　 ０．００４　８　 １．０６　 ０．０６　 ０．０２６　 ０．００２　４　 ０．００８　４

　　试验钢经真空熔炼保护浇铸后，锻轧并均匀化

退 火，再 线 切 割 成 １０ｍｍ 厚 的 试 样 和 １２ｍｍ×
１２ｍｍ×７０ｍｍ的拉伸毛坯试样，分别用于直接淬火

和Ｑ－Ｐ－Ｔ工艺处理。Ｑ－Ｐ－Ｔ工艺流程为：试 验 材 料

经奥氏体均匀化后，立即初始等温淬火，然后进行等

温碳分配－回火，最后水淬至室温。其中，等温处理均

采用硝盐浴，硝盐配方为５５％ＫＮＯ３＋４５％ＮａＮＯ２，熔
点和最高使用温度分别为１３７和５５０℃。

　　采用饱和 苦 味 酸 溶 液 室 温 浸 蚀、ＯＭ 观 察 淬 火

试样的原奥氏体晶界，采用截线法测量奥氏体晶粒平

均尺寸。Ｑ－Ｐ－Ｔ工艺处理试样的ＳＥＭ和ＴＥＭ组织

分别采用ＺＥＩＳＳ－ＳＵＰＲＡ５５型场发射扫描电子显微镜

和ＪＥＭ　２１００型透射电镜进行观察。ＳＥＭ 观察样从

拉伸试样毛坯截取，并经机械研磨抛光和４％ＨＮＯ３
酒精溶 液 浸 蚀；ＴＥＭ 试 样 采 用 ＭＴＰ－１Ａ型 电 解 双

喷仪制备。试样室温 残 余 奥 氏 体 体 积 分 数（ｆＲＡ）采

用Ｒｉｇａｋｕ　ＤＭＡＸ－ＲＢ　１２ｋＷ 旋转阳极Ｘ射线衍 射

仪（Ｃｕ靶），根据 Ｍｉｌｌｅｒ方法［１１］测定：

　　　Ｖγ＝
１．４Ｉ

３２０
γ ＋Ｉ３１１γ（ ）２

Ｉ２１１α ＋１．４
Ｉ２２０γ ＋Ｉ３１１γ（ ）２

（１）

　　试 验 钢 室 温 拉 伸 性 能 按 ＧＢ／Ｔ　２２８－２００２《金 属

材料室温拉伸试验方法》，将Ｑ－Ｐ－Ｔ工艺处理的拉伸

试样毛坯加工为直径５ｍｍ、标距２５ｍｍ的标准拉伸

试样，然后用ＣＭＴ　５３０５拉伸试验机测试获得。

２　Ｑ－Ｐ－Ｔ工艺设计

　　图１显 示 了 试 验 钢 分 别 经１　０００、１　０５０、１　１００、

１　１５０和１　２００℃保温２５ｍｉｎ水淬 后，试 样 原 奥 氏 体

晶粒随淬火 加 热 温 度 的 变 化。结 果 表 明，当 加 热 温

度超过１　０５０℃后，试验钢的奥氏体晶粒将急剧粗化，

图１　试验钢的奥氏体晶粒尺寸与奥氏体化温度的关系

Ｆｉｇ．１　Ｒｅｌａｔｉｏｎｓｈｉｐ　ｏｆ　ａｕｓｔｅｎｉｔｉｃ　ｇｒａｉｎ　ｓｉｚｅ　ａｎｄ

ａｕｓｔｅｎｉｔｉｚｉｎｇ　ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ

在１　１００℃时，晶粒尺寸达到了近１００μｍ。Ｑ－Ｐ－Ｔ工

艺处理时，较高的奥氏体化温度虽能促进钢中碳化

物形成元素的更多回溶，但也会导致奥氏体晶粒粗

大和粗化马 氏 体 组 织，从 而 降 低 钢 的 性 能。但 较 低

的加热温度则会降低碳化物回火弥散析出效果。因

此，选 择 试 验 钢 Ｑ－Ｐ－Ｔ 工 艺 奥 氏 体 化 温 度 为

１　０５０℃，从而既能获得较好的碳化物形成元素回溶

效果，又可避免奥氏体的晶粒过于粗大。

　　图２显示了试验钢室温ｆＲＡ随淬火终冷温度变

化的Ｓｐｅｅｒ预 测 模 型［２］计 算 及 试 验 验 证 结 果。其

中，试验淬火终冷温度为实际控制温度，分别为１７０、

１８５、２００和２３０℃，碳 分 配－回 火 处 理 制 度 为４００℃
等温１０ｓ。结果表明，当 淬 火 终 冷 温 度 为１８５℃时，
试验钢可获得室温ｆＲＡ的极高值。由图还可看出，实
测值相对计 算 值 要 小 很 多，Ｓｐｅｅｒ等［１２］认 为 这 是 由

于模型计算中，未考虑淬火、碳分配时可能发生的其

他相变（如碳化物析出）对降低ｆＲＡ的影响。实际上，
在Ｑ－Ｐ（－Ｔ）工艺处理过程中，不仅存在碳化物析出现
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图２　试验钢Ｑ－Ｐ（－Ｔ）工艺处理室温ｆＲＡ随

淬火终冷温度变化的计算及试验结果

Ｆｉｇ．２　Ｃａｌｃｕｌａｔｉｎｇ　ａｎｄ　ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌ　ｒｅｓｕｌｔｓ　ｏｆ　ｆＲＡｒｅｌａｔｅｄ

象，也存在马氏体／奥氏体相界面的迁移［１３］现象，还

不可避免地存 在 碳 原 子 在 位 错、相 界、晶 界 的 偏 聚，
从而导致模型预测与实际结果出现偏差。

　　碳 分 配－回 火 制 度 在 于 控 制 碳 元 素 向 未 转 变 奥

氏体的富集并同时获得良好的碳化物弥散析出，是

获得最大室温ｆＲＡ的关键步骤。合理的碳分配－回火

温度和时间（ｔＰＴ）匹配，有利于碳原子在α和γ两相

中的迅 速 扩 散 并 均 匀 化。需 要 获 得 合 适 的 工 艺 窗

口，温度过低或时间过短，都将导致未转变奥氏体碳

扩散不足而较少能稳定存留至室温；温度过高或时

间过长，则容易导致如奥氏体、马 氏 体 的 分 解，甚 至

α→γ的逆相变［１］，从而对组织转变进而性能产生复

杂影响。徐祖耀等［１４］通过理论计算表明，在４００℃
下碳原子在马氏体和奥氏体两相之间的扩散非常迅

速，Ｓｐｅｅｒ等［１５－１６］的研究也表明，在 Ｑ－Ｐ工艺中选择

４００℃进行碳分配处理可获得适量的残余奥氏体，王
晓东等［１７］发现４００℃等温处理的含铌 ＴＲＩＰ钢基体

中可析出细小弥散的复杂含铌碳化物，因此选择试

验钢的Ｑ－Ｐ－Ｔ工艺碳分配温度为４００℃。

３　Ｑ－Ｐ－Ｔ工艺试验结果与讨论

　　图３显示了基于上述工艺设计，试验钢１　０５０℃保

温２５ｍｉｎ，立即盐浴淬火至１８５℃，然后分别在４００℃
盐浴保温１０、３０、４０、６０、１８０、３００和１　８００ｓ再水冷至室

温的Ｑ－Ｐ－Ｔ工艺处理试样拉伸性能的测试结果。由

图３可知，试验钢具有良好的强度和塑性匹配，其抗

拉强度 为１　４６０ＭＰａ时，总 伸 长 率 为９％；抗 拉 强 度

为１　２６０ＭＰａ时，总伸长率可达到１８％；试验钢抗拉

强度随碳分配－回火时间的递增呈单调递减变化，并

在ｔＰＴ为１８０ｓ后 变 化 趋 于 平 缓。而 其 总 伸 长 率 在

图３　试验钢４００℃碳分配处理１０～１　８００ｓ试样的力学性能

Ｆｉｇ．３　Ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ　ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ　ｏｆ　ｔｈｅ　ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌ　ｓｔｅｅｌ
ｔｒｅａｔｅｄ　ｂｙ　Ｑ－Ｐ－Ｔ　ｐｒｏｃｅｓｓ　ｗｉｔｈ　ｐａｒｔｉｔｉｏｎｉｎｇ　ａｔ

４００℃ｆｏｒ　１０－１　８００ｓ

３００ｓ达到峰值后，在１　８００ｓ略微下降为１７％。

　　试 验 钢 的 力 学 性 能 指 标 随 碳 分 配－回 火 时 间 的

变化规律 是 碳 分 配－回 火 时 各 种 竞 争 机 制 共 同 作 用

的结果，这些机制主要包括碳化物的弥散析出与长

大、马氏体和残余奥氏体的回火变化以及过渡碳化

物的溶解等，甚至还可能存在α→γ逆相变的影响。

　　图４为碳分配－回火处理１０和１　８００ｓ试验钢样

品马氏体基体上的弥散析出相，这些析出相的尺寸

小于３０ｎｍ，对图 中 箭 头 所 示 颗 粒 的ＥＤＳ成 分 分 析

表明，其主要 为 含 Ｎｂ、Ｍｏ的 碳 化 物。碳 分 配－回 火

处理１０ｓ的样品［图４（ａ）］，箭头所示颗粒的选取衍

射表明，其为 ＭＣ型碳化物，并与马氏体基体存在取

向关系。

　　Ｑ－Ｐ（－Ｔ）处理时，一方面，已有析出物可全部或

部分（细小颗粒可能在奥氏体化等温时被溶解）被遗

传，但其原有的可能取向关系将因热变形而被破坏，
故很难与新的马氏体基体表现出明确的取向关系；
另一方面，由于温度、沉淀元素过饱和度及数量相对

之前更低，此时析出物将为更细小的纳米级颗粒，并

可与马氏体基体有明确的取向关系；此外，先析出颗

粒还具有进一步长大的可能，但其取向关系也将因

此而被破坏。ＷＡＮＧ等［１８］对Ｆｅ－０．４８５Ｃ－１．１９５Ｍｎ－
１．１８５Ｓｉ－０．９８Ｎｉ－０．２１Ｎｂ钢４００℃碳 分 配－回 火 处 理

１０～１　８００ｓ试样的碳化物析出研究也得到了相同的

结果。

　　图４说明本试验钢在短时碳分配即可发生明显

的复杂碳化物的弥散析出，钢的强度将因此得到提

高；基于ＪＭａｔＰｒｏ　６．０软件的热力学计算表明，试验

钢中碳化物形成元素在Ｑ－Ｐ（－Ｔ）处理前即可 被 消 耗
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图４　试验钢碳分配－回火处理１０ｓ（ａ）和１　８００ｓ（ｂ）样品中的弥散析出相及其能谱

Ｆｉｇ．４　Ｄｉｓｐｅｒｓｅｄ　ｐｈａｓｅ　ｏｆ　ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌ　ｓｔｅｅｌ　ｐａｒｔｉｔｉｏｎ－ｔｅｍｐｅｒｅｄ　ａｔ　４００℃ｆｏｒ　１０ｓ（ａ）ａｎｄ　１　８００ｓ（ｂ）

９０％以上，碳分配－回火处理过程可析出的碳化物总

量因此将 很 少。ＷＡＮＧ等［１８］的 研 究 显 示，其 试 验

钢４００℃碳分配阶段可用于回火析出的铌的质量分

数小于０．０１％，而能析出的碳化物不足总量的５％。
另一方面，随碳化物的持续析出，碳化物形成元素的

过饱和度将持续降低，析出驱动力由此减小，从而碳

化物析出的 速 率 降 低。综 上 可 推 断，随ｔＰＴ的 延 长，
碳化物析出呈减弱趋势并波 动 不 大，从 而 对 试 验 钢

性能的影响较小。

　　图５显示了试验钢样品残余奥氏体的体积分数

图５　试验钢残余奥氏体量随碳分配－回火时间的变化

Ｆｉｇ．５　Ｃｈａｎｇｅ　ｏｆ　ｒｅｔａｉｎｅｄ　ａｕｓｔｅｎｉｔｅ　ｆｒａｃｔｉｏｎ　ｗｉｔｈ

ｐａｒｔｉｔｉｏｎ－ｔｅｍｐｅｒｉｎｇ　ｔｉｍｅ

ｆＲＡ随ｔＰＴ的 变 化。由 图 可 知，经 碳 分 配－回 火 处 理

１０ｓ的样 品 的ｆＲＡ最 低（３．０４％），而 经 碳 分 配－回 火

处理３０ｓ的样品的ｆＲＡ为峰值６．８４％，然后随ｔＰＴ的

增加呈现平缓 下 降，ｔＰＴ＝１８０ｓ时ｆＲＡ为６．４２％，但

随后 出 现 反 常 升 高，并 在 碳 分 配－回 火 处 理３００和

１　８００ｓ样品中ｆＲＡ分别为６．９５％和７．９３％。

　　碳分配初始，碳由马氏体 向 奥 氏 体 以 及 碳 在 奥

氏体内的扩散很少，以致被富 碳 稳 定 的 未 转 变 奥 氏

体量很 少，故１０ｓ样 品 的ｆＲＡ较 低，而３０ｓ样 品 的

ｆＲＡ达到峰值，这说明，试 验 钢 此 时 的 碳 分 配 比 较 充

分，故能稳定存留至室温的未 转 变 奥 氏 体 量 达 到 最

大。Ｒｉｚｚｏ和Ｅｄｍｏｎｄｓ等［５，１９］基于对４００℃碳 分 配

处 理０．１９Ｃ－１．５９Ｍｎ－１．６３Ｓｉ钢 的 试 验 及 ＤＩＣＴＲＡ
软件模拟计算结果认为，碳由 马 氏 体 向 奥 氏 体 的 分

配在０．１ｓ内即可基本完成，然后主要进行碳在奥氏

体内的扩散均匀化，并在１０ｓ内完成，本试验钢相对

具有更长的碳分配时间（３０ｓ），其原因在于，Ｒｉｚｚｏ和

Ｅｄｍｏｎｄｓ的研究结果含有较多假设条件，如假定马

氏体片厚０．３μｍ，片间残余奥氏体厚约０．１４μｍ，碳
以垂直于α／γ界 面 方 向 由 马 氏 体 向 奥 氏 体 分 配 及

α／γ界面碳势 平 衡 等，试 验 钢 的 状 态 应 与 其 差 异 较

大，而本试 验 钢 相 对 较 多 的 强 碳 化 物 形 成 元 素（如

Ｎｂ、Ｔｉ、Ｍｏ、Ｃｒ等）也进一步阻碍了碳原子在奥氏体
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中的扩 散。随 试 验 钢 碳 分 配－回 火 处 理 时 间 由３０ｓ
继续增加至１８０ｓ，由于碳化物析出增加对初始马氏

体中碳 的 消 耗，故ｆＲＡ呈 现 降 低 趋 势，但 同 时 可 看

出，ｆＲＡ降低的幅度很小，仅０．４２％，由此或可旁证，
试验钢碳化 物 析 出 量 随ｔＰＴ的 变 化 确 实 不 大。试 验

钢碳分配－回火处理的温度为４００℃，处于贝氏体转

变区，因 此 等 温 过 程 可 能 逆 转 变 奥 氏 体，３００和

１　８００ｓ样品ｆＲＡ的反常增高，即可能是α→γ逆相变

的结果，而样品间ｆＲＡ的微弱减少特征，或可说明试

验钢中并未发生奥氏体向贝 氏 体 的 转 变，对 此 两 种

情况需要做进一步的研究。

　　试验钢中较多存在的残余奥氏体可产生ＴＲＩＰ

效应而提高钢的强韧性，但图５显示，除碳分配１０ｓ
样品 外，试 验 钢 其 余 样 品 间 的ｆＲＡ 变 化 并 不 大，

１　８００ｓ样品 也 仅 比１８０ｓ样 品 增 加 了１．５％的 残 余

奥氏体，而相邻碳分配时间样品的ｆＲＡ变化则更小，
为０．０５％～０．５％，故可推断，试验钢经１０～１　８００ｓ
碳分配－回火处理时，残余奥氏体因其数量变化的微

弱，对力学性能的影响较小。

　　当ｔＰＴ＝１０ｓ，试 验 钢 马 氏 体 基 体 中 即 有 明 显 的

碳化物析出，马氏体基体也将因此软化，从而开始对

试验钢性能带来显 著 的 影 响。图６（ａ）～图６（ｆ）分

别显 示 了 试 验 钢 碳 分 配－回 火 处 理３０、４０、６０、１８０、

３００和１　８００ｓ样品基体的ＳＥＭ显微组织。

（ａ）３０ｓ；　（ｂ）４０ｓ；　（ｃ）６０ｓ；　（ｄ）１８０ｓ；　（ｅ）３００ｓ；　（ｆ）１　８００ｓ。

图６　试验钢碳分配－回火处理不同时间的ＳＥＭ照片

Ｆｉｇ．６　ＳＥＭ　ｉｍａｇｅｓ　ｏｆ　ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌ　ｓｔｅｅｌ　ｗｉｔｈ　ｐａｒｔｉｔｉｏｎ－ｔｅｍｐｅｒｅｄ　ａｔ　４００℃ｆｏｒ　ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ　ｔｉｍｅ

　　图６各样品的ＳＥＭ组织形貌一致，均包括板条

内可见粒 状 或 短 杆 状 析 出 相 的 易 蚀 组 织 和 难 浸 蚀

的、视场内凸起的条 块 状 组 织。本 试 验 前 期 研 究 表

明，易蚀组织为试验钢初始淬火产生的板条马氏体，
其因被回火而易蚀，其条内粒状或短杆状析出相为ε
过渡碳化物，可能源自试验钢 初 始 板 条 马 氏 体 的 淬

火自回火，也可能在初始等温 淬 火 过 程 中 析 出 和 长

大，而难浸蚀组织属于未转变 奥 氏 体 二 次 淬 火 产 生

的马氏体或马氏体＋奥氏体 复 相 组 织，其 呈 淬 火 态

特征而难以浸蚀，试验钢二次 淬 火 马 氏 体 主 要 以 孪

晶马氏体形态存在。由此可知，试验钢碳分配－回火

处理过程中马氏体的变化将包括初始板条马氏体的

变化以及由于碳化物析出等其他相变的发生所导致

的二次淬火马氏体的变化。

　　上述关于试验钢碳化物析出变化特征的分析表

明，随碳分配－回 火 处 理 的 进 行，二 次 淬 火 马 氏 体 数

量甚至形态受碳化物的析出 变 化 影 响 较 小，故 此 时

试验钢马氏体变化主要体现为初始板条马氏体的回

火变化。随碳分配－回火的进行，初始板条马氏体的

回火反应逐渐增强，如碳化物 的 持 续 析 出 导 致 其 贫

碳程度增加、回复致其板条内 和 板 条 界 的 位 错 合 并

重排，从而导致位错密度的显著降低，甚至马氏体的

分解等，作为基体的初始板条 马 氏 体 因 此 迅 速 被 软

化，兼之碳化物析出及残余奥氏体量变化的微弱，故
试验钢的强 度 表 现 出 随 碳 分 配－回 火 处 理 时 间 增 加

而单调下降，而总伸长率呈单 调 递 增 趋 势 的 回 火 马

氏体 性 能 变 化 特 征，ＷＡＮＧ等［１８］所 研 究 钢 的 抗 拉

强度随碳分 配－回 火 时 间 单 调 递 减 变 化 的 原 因 也 应

在于此。图６表明，６０ｓ之前，试验钢样品的初始板

条马氏体界面明锐、平直，而１８０ｓ之后，马氏体界面

开始粗化，甚至产生了界面弯曲，说明其逐渐呈现回

火马氏体特征。此外，试验钢较高的回火温度，也促
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进了初始淬火板条马氏体向 回 火 马 氏 体 的 转 变，而

试验钢中较高的钼含量则可有效抑制试验钢的高温

回火脆性，另 一 方 面，试 验 钢 在 此 较 高 温 度 下 碳 分

配－回火处理，１　８００ｓ样品中仍然可见ε过渡碳化物，
也说明了钢中较高 含 量 的 铝 对 碳 化 物 溶 解 的 阻 碍

作 用。

４　结论

　　１）基于奥氏体晶粒长大特性的研究及约束条件

碳准平衡热力学（ＣＣＥ）模型的模拟计算结果，试验钢

Ｆｅ－０．２３Ｃ－１．５６Ｍｎ－１．７９Ａｌ－１．０９Ｃｒ－０．２７Ｍｏ－１．０６Ｎｉ－
０．０６Ｎｂ－０．０２６Ｔｉ－０．００４　８Ｂ的 Ｑ－Ｐ－Ｔ工 艺 优 化 设 计

为：１　０５０℃奥氏体均匀化，然后 初 始 淬 火 至１８５℃，
随即在４００℃下进行碳分配－回火处理，最后水冷至

室温。

　　２）试 验 钢 在 上 述 工 艺 条 件 下 碳 分 配－回 火 处 理

１０～１　８００ｓ后，对试样的ＴＥＭ 观察表明，试验钢在

短时碳分配即可发生明显纳 米 级 碳 化 物 弥 散 析 出，
试验钢中 同 时 也 存 在 尺 寸 上 百 微 米 的 大 尺 寸 析 出

相，分析表明，这种析出相应源自试验钢冶炼过程的

析出。

　　３）试验钢经优化工艺处理后的力学性能具有良

好的强塑性匹配，当抗拉强度为１　４６０ＭＰａ时，总伸长

率为９％，当抗拉强度为１　２６０ＭＰａ时，总伸长率可达

到１８％。基于对试验钢第二相析出和残余奥氏体量

变化以及马氏体的回火转变 的 分 析 与 讨 论，可 判 断

试验钢初始板条马氏体的回火转变是影响试验钢力

学性能随碳分配－回火时间变化的主导因素，从而导

致试验钢力学性能的变化具有单调变化的特征。
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