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　 朱国辉

摘　 要: 对近年来第三代超高强度高强塑积(抗拉强度 １０００ ＭＰａ 以上ꎬ 强塑积 ２０~３０ ＧＰａ％)汽车用

钢国内外研究现状进行了系统分析ꎮ 分析表明ꎬ 目前超高强度条件下的塑性增加的主要技术路线是依

靠残余奥氏体增塑ꎮ 然而ꎬ 多年的研究实践证明仅依靠残余奥氏体增塑的单一机制难以实现超高强度

条件下的高强塑积的目标ꎬ 导致超高强度汽车用钢虽然经过了近十年的发展ꎬ 依然未能真正形成规模

化工业生产与应用ꎮ 为实现超高强度条件下的塑性提升ꎬ 必须从开发新的合金化体系和新的技术路线

两个方面入手ꎬ 突破传统的单一增塑机制ꎮ 基于理论分析和前期研究ꎬ 作者团队提出了“多维度增强

增塑”机制ꎬ 即利用第二相粒子(Ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｉｏｎ)增强增塑和组织合理细化(Ｒｅｆｉｎｅｍｅｎｔ)配合多相组织设

计(Ｍｕｌｔｉｐｈａｓｅ)的 ＰＲＭ 机制ꎬ 实现多种增强增塑机制共同作用的复合效应ꎮ 并以微合金化 Ｃｒ￣Ｍｎ 系合

金体系为研究对象进行了分析讨论ꎮ 结果表明ꎬ 立足于现有冷轧退火工艺装备条件ꎬ 通过新品种和新

技术路线的开发ꎬ 可以实现第三代汽车用钢超高强度条件下的塑性增强ꎬ 并且低成本、 低能耗、 可以

大规模工业推广和应用ꎬ 为真正实现第三代汽车用钢的工业生产和应用提供新的思路和方向ꎬ 同时为解决钢铁材料超高强度条

件下的塑性提升的共性问题提供科学依据ꎮ

关键词: 第三代汽车用钢ꎻ 多维度增强增塑ꎻ 超高强度ꎻ 高强塑积ꎻ 第二相粒子ꎻ 微合金化
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1　 第三代汽车用钢的研究开发现状

抗拉强度在 １０００ ＭＰａ 级以上的超高强度汽车用钢主

要用于汽车成员舱和防撞梁等重要结构ꎬ 对汽车安全性

起着决定性的作用ꎮ 一般而言ꎬ 材料强度的提升往往以

牺牲塑性为代价ꎮ 因此ꎬ 现有的超高强汽车用钢的塑性

相对偏低ꎬ 以目前常用的第一代汽车用钢 ＤＰ９８０ 和

ＤＰ１１８０ 等为例ꎬ 其延伸率往往不足 １０％ [１ꎬ ２] ꎮ 由此ꎬ 引

起两个不容忽视的问题: ① 超高强度钢的变形和部件成

形困难ꎬ 容易在成形过程中出现断裂、 回弹和模具磨损

等问题ꎻ ② 汽车零部件吸收碰撞过程中强大冲击能量的

能力降低ꎬ 易产生结构破坏而造成人员伤害ꎮ
如何实现汽车用钢在超高强度条件下的塑性提升已

成为国内外的研究热点之一ꎬ 例如通过残余奥氏体设计ꎬ
利用其在形变过程中的“孪生诱发塑性( ｔｗｉｎｎｉｎｇ ｉｎｄｕｃｅｄ
ｐｌａｓｔｉｃｉｔｙꎬ ＴＷＩＰ)” 效应开发了第二代汽车用钢—ＴＷＩＰ
钢[３] ꎬ 实验室研究结果表明ꎬ 在超高强度( >１０００ ＭＰａ)
条件下 ＴＷＩＰ 钢的强塑积可达 ５０ ＧＰａ％以上ꎬ 成功解决

了超高强度低强塑积的问题ꎮ 但是由于其合金含量高(特
别是 Ｍｎ 含量高达 ２０％以上)ꎬ 导致实际工业生产中存在

工艺技术难度大、 成本高、 延迟断裂倾向大等一系列生

产和应用问题ꎬ 未能广泛应用于汽车工业ꎮ 在此背景下ꎬ
美国汽车 /钢铁联盟率先提出了第三代汽车用钢的研究开

发ꎬ 于 ２００７ 年启动了强塑积和成本介于第一代与第二代

之间的新一代汽车用钢的研发工作ꎮ 与此同时ꎬ 我国与

韩国也相继启动了高强塑积超高强度汽车用钢的研发工

作[１] ꎮ 我国“９７３”项目“高性能钢的组织调控原理与技术

基础研究” (２０１０ ~ ２０１４ 年)将第三代汽车钢的强塑积目

标确定为 ３０ ＧＰａ％ꎬ 如图 １ 所示ꎮ
当前研究工作中ꎬ 比较典型的第三代汽车钢主要有:

纳米贝氏体钢、 δ￣ＴＲＩＰ 钢、 中锰钢、 Ｑ＆Ｐ 钢和超快加

热 /冷却工艺 ＡＨＳＳ 钢等ꎮ
1􀆰 1　 纳米贝氏体钢 (Nanostructured Bainitic Steels)

纳米贝氏体钢又称低温贝氏体钢或超级贝氏体钢ꎬ
主要是利用纳米贝氏体和残余奥氏体来提高钢的强度和

塑性ꎮ 表 １ 给出的是典型超级贝氏体钢的化学成分与力

学性能ꎮ 该类型钢的成分体系主要是 Ｃ￣Ｓｉ￣Ｍｎ[４－１８] ꎬ 其中

图 １　 先进高强度钢塑性与抗拉强度的关系

Ｆｉｇ􀆰 １　 Ｒｅｌａｔｉｏｎｓｈｉｐ ｂｅｔｗｅｅｎ ｅｌｏｎｇａｔｉｏｎ ａｎｄ ｕｌｔｉｍａｔｅ ｔｅｎｓｉｌｅ ｓｔｒｅｎｇｔｈ ｏｆ

ｔｈｅ ａｄｖａｎｃｅｄ ｈｉｇｈ ｓｔｒｅｎｇｔｈ ｓｔｅｅｌｓ

Ｃ 主要是为降低贝氏体和马氏体的转变开始温度ꎬ 而较

高含量的 Ｓｉ 主要是为了抑制渗碳体析出、 稳定残余奥氏

体ꎬ Ｍｎ 用于提高钢的淬透性ꎮ 另外ꎬ 从淬透性、 多相组

织调控等角度ꎬ 还可以添加 Ｃｒꎬ Ｍｏꎬ Ｎｉꎬ Ｃｏꎬ Ａｌ 等合金元

素[７－１２] ꎬ 形成了一系列高强高韧的贝氏体钢ꎬ 其强度可

达 １７００~ ２２００ ＭＰａꎬ 强塑积为 ２０ ~ ６０ ＧＰａ％ꎬ 如表 １ 所

示ꎮ 研究表明ꎬ 纳米贝氏体钢的超高强度是由于显微组

织的超细化和贝氏体铁素体中过饱和碳原子[１３]ꎬ 而优异

的延伸率则主要取决于组织中残余奥氏体的含量及其稳定

性[１４ꎬ １５]ꎬ 超级贝氏体钢中的残余奥氏体含量一般≥２０％ꎮ
值得注意的是ꎬ 为保证组织超细化和足够数量的残

余奥氏体ꎬ 该类钢经奥氏体化后ꎬ 必须在低温贝氏体相

变区(１２５~３００ ℃)进行长时间等温(数天甚至数十天)ꎬ
以获得纳米尺度(２０~４０ ｎｍ)的贝氏体铁素体板条和富碳

残余奥氏体ꎮ 因此ꎬ 从生产效率和能耗的角度而言ꎬ 该

处理方式不利于在实际的生产过程中大规模推广应用ꎮ
此外ꎬ 为保证其极低的贝氏体相变温度并形成纳米尺度

的贝氏体ꎬ 纳米贝氏体钢的碳当量一般均大于 １％ꎬ 导致

其焊接性能严重恶化ꎮ 而为了改善焊接性能ꎬ 研究者们

也尝试研究开发了中、 低碳纳米贝氏体钢ꎬ 但其纳米贝

氏体的形成往往需要通过预塑性变形[１７] 或多道次连续冷

却[１８]的方式获得ꎬ 显然ꎬ 这在实际的工业生产与应用中

也是难以实现的ꎮ

７２８
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表 １　 典型超级贝氏体钢的化学成分与力学性能

Ｔａｂｌｅ １　 Ｃｈｅｍｉｃａｌ ｃｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎｓ ａｎｄ ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ ｏｆ ｔｙｐｉｃａｌ ｓｕｐｅｒ ｂａｉｎｉｔｉｃ ｓｔｅｅｌｓ

Ａｕｔｈｏｒｓ
Ｃｈｅｍｉｃａｌ ｃｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎ (ω / ％) Ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｐｒｏｐｅｒｔｙ

Ｃ Ｓｉ Ｍｎ Ｃｒ Ｍｏ Ｖ Ｃｏ Ａｌ Ｎｉ Ｒｍ / ＭＰａ Ａ / ％ Ｒｍ􀅰Ａ / ＧＰａ％

Ｃａｂａｌｌｅｒｏꎬ ｅｔ ａｌ.[４] ０.３２ １.４５ １.９７ １.２６ ０.２６ ０.１０ － － － １７９０ １３ ２３

Ｇａｒｃｉａ￣Ｍａｔｅｏꎬ ｅｔ ａｌ.[６] ０.８０ １.５９ ２.０１ １.０ － － １.５１ － － １７７０ ３０ ５３

Ｃａｂａｌｌｅｒｏꎬ ｅｔ ａｌ.[９] ０.９８ １.４６ １.８９ １.２６ ０.２６ ０.０９ － － － － － －

Ａｖｉｓｈａｎꎬ ｅｔ ａｌ.[１１] ０.９０ １.５１ ０.９４ １.１４ ０.２５ ０.０９ １.３７ ０.５９ ２.６１ ２１８２ １４ ３０

Ｚｈｉꎬ ｅｔ ａｌ.[１２] ０.８３ ２.４４ ０.４３ － － － － ０.７３ － １４０１ ４２.２１ ５９

1􀆰 2　 δ￣TRIP 钢(δ￣TRIP steels)
δ￣ＴＲＩＰ ( ｔｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｉｎｄｕｃｅｄ ｐｌａｓｔｉｃｉｔｙꎬ ＴＲＩＰ)钢于

２００７ 年在 Ｃｈａｔｔｅｒｊｅｅ 等[１９]的研究工作首次提出ꎮ δ￣ＴＲＩＰ
钢的成分体系主要是 Ｃ￣Ｓｉ￣Ｍｎ￣Ａｌ[１９－２６] ꎮ 为获得足够的残

余奥氏体充分发挥 ＴＲＩＰ 效应提高塑性ꎬ 该钢中的碳含量

一般控制在 ０􀆰 ４％左右ꎻ 同时为避免渗碳体析出消耗碳元

素ꎬ 需要添加合金元素 Ｓｉ 和 Ａｌꎮ 其中 Ａｌ 元素的含量达

到 ２％~４％ [２０－２２] ꎬ 不但使得高温 δ 铁素体保留至室温、
替代了传统 ＴＲＩＰ 钢中的 α 铁素体[１９] ꎬ 而且还使得钢材

密度降低约 ４􀆰 ５％~ ８％ꎮ 尽管 δ￣ＴＲＩＰ 钢的碳当量相对较

高ꎬ 但是研究发现[２３－２５] ꎬ 由于 δ￣ＴＲＩＰ 钢中 Ａｌ 含量相对

较高ꎬ 在凝固过程中 Ａｌ 会从液相扩散到 δ 铁素体中ꎬ 在

焊接接头中获得更多较为稳定的 δ 铁素体ꎬ 可以有效地

提高焊接接头的力学性能ꎮ

表 ２　 典型 δ￣ＴＲＩＰ 钢的化学成分与力学性能

Ｔａｂｌｅ ２　 Ｃｈｅｍｉｃａｌ ｃｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎｓ ａｎｄ ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ ｏｆ ｔｙｐｉｃａｌ δ ￣ＴＲＩＰ ｓｔｅｅｌｓ

Ａｕｔｈｏｒｓ
Ｃｈｅｍｉｃａｌ ｃｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎ (ω / ％) Ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｐｒｏｐｅｒｔｙ

Ｃ Ｓｉ Ｍｎ Ｃｕ Ａｌ Ｐ Ｒｍ / ＭＰａ Ａ / ％ Ｒｍ􀅰Ａ / ＧＰａ％

Ｃｈａｔｔｅｒｊｅｅꎬ ｅｔ ａｌ.[１９] ０.３６ ０.７３ １.９６ ０.５２ ２.２２ ０.０２２ １２００ ２２ ２６.４

Ｙｉꎬ ｅｔ ａｌ.[２０]
０.４０ ０.２２ １.０３ － ２.９５ － ７４０ ４０ ２９.４
０.３９ ０.２１ ０.５１ － ３.８４ － ６６１ ４１ ２７.１

　 　 表 ２ 给出的是典型 δ￣ＴＲＩＰ 钢的化学成分与力学性

能ꎮ 可见ꎬ 高 Ａｌ(质量分数为 ３％~５％)的 δ￣ＴＲＩＰ 钢其强

塑积指标接近 ３０ ＧＰａ％ꎬ 但是其抗拉强度偏低ꎬ 距离超

高强度第三代汽车用钢的力学性能还有显著差距ꎬ 仍需

进一步的探索研究ꎮ 此外ꎬ 由于 Ａｌ 与 Ｆｅ 元素的物理和

化学性能上的差异ꎬ 高 Ａｌ 含量添加将导致钢在冶炼和铸

造过程中出现新的问题ꎬ 例如文献报道的水口堵塞等ꎬ
而且其元素之间的交互作用对相变规律、 形变规律以及

强韧化机理等方面影响也需要进行深入研究ꎬ 距离实际

的应用还有相当的距离[２６] ꎮ
1􀆰 3　 中锰钢(Medium Mn Steels)

为了提高残余奥氏体的体积分数和稳定性ꎬ 近年来

开发了锰含量达到 ４％ ~ １２％、 碳含量为 ０􀆰 １％ ~ ０􀆰 ６％的

中锰钢[２７－３９] ꎮ 中锰钢在工艺上采用逆相变技术[２８] ꎬ 即将

淬火钢快速加热至两相区退火获得超细晶的铁素体和奥

氏体混合组织ꎬ 以提高钢的塑性ꎮ Ｃ 含量的增加可有效

提高中锰钢中残余奥氏体含量ꎬ 进而通过形变过程中的

ＴＲＩＰ 效应提高塑性ꎻ Ａｌ 和 Ｓｉ 是非碳化物形成元素ꎬ 可

抑制渗碳体析出ꎮ 很多研究工作中将中锰设计与高 Ａｌ 钢
的研究相结合ꎬ 根据 Ａｌ 含量及钢微观组织特征的不同ꎬ

将中锰钢分为 ３ 类: 第一类不含 Ａｌ 元素ꎬ 组织特征为超

细晶的铁素体和奥氏体ꎻ 第二类含少量 Ａｌ(<３􀆰 ５％)ꎬ 组

织特征为超细晶的铁素体和奥氏体、 粗大的 δ 铁素体ꎻ
第三类为高 Ａｌ 含量ꎬ 组织特征与第二类相类似ꎬ 但较高

的 Ａｌ 含量可使钢板密度显著降低[３３] ꎮ
中锰钢的强度范围为 ８００~１２００ ＭＰａꎬ 强塑积可达到

２５~ ４５ ＧＰａ％ꎬ 兼具了高强度、 高塑性和高应变硬化能

力ꎬ 如表 ３ 所示ꎮ 可见ꎬ 其力学性能与钢的成分和残余

奥氏体含量密切相关ꎬ 室温下稳定残余奥氏体的体积分

数一般控制在 ２０％ ~ ４０％ꎮ 同时还可以看出ꎬ 中锰钢的

力学性能还与加工工艺和热处理制度密切相关ꎬ 这是因

为退火温度和保温时间的变化直接影响了残余奥氏体的

含量ꎮ 然而ꎬ 对于 １０００ ＭＰａ 级强塑积达到 ３０ ＧＰａ％以上

的中锰钢ꎬ 往往需要很长的退火时间ꎬ 从能耗、 效率以

及成本考虑ꎬ 实际工业生产中存在较大问题ꎮ 此外ꎬ 中

锰钢 Ｍｎ 含量较高易产生偏析ꎬ 而较高的 Ｃ 含量又不利

于焊接ꎬ Ａｌ 元素的引入会导致连铸问题及热轧过程中的

开裂现象ꎬ Ｓｉ 添加亦会造成热镀锌困难等等生产和应用

问题ꎬ 因此中锰钢ꎬ 特别是超高强度中锰钢距离实际工

业生产和应用还有相当的差距ꎮ

８２８
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表 ３　 典型中锰钢的化学成分、热处理工艺及力学性能

Ｔａｂｌｅ ３　 Ｃｈｅｍｉｃａｌ ｃｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎｓꎬ ｈｅａｔ ｔｒｅａｔｍｅｎｔ ｃｏｎｄｉｔｉｏｎｓ ａｎｄ ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ ｏｆ ｔｙｐｉｃａｌ ｍｅｄｉｕｍ Ｍｎ ｓｔｅｅｌｓ

Ａｕｔｈｏｒｓ
Ｃｈｅｍｉｃａｌ ｃｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎ (ω / ％)

Ｃ Ｍｎ Ｓｉ Ｃｒ Ａｌ
Ａｎｎｅａｌｉｎｇ
Ｃｏｎｄｉｔｉｏｎｓ

Ｖａｕｓｔｅｎｉｔｅ

/ ％

Ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｐｒｏｐｅｒｔｙ

Ｒｍ / ＭＰａ Ａ / ％ Ｒｍ􀅰Ａ / ＧＰａ％

Ｍｉｌｌｅｒꎬ ｅｔ ａｌ.[２７] ０.１１ ５.７ － － － １~１６ ｈ ２０~４０ ８７５~１２００ １９~３４ －

Ｓｈｕꎬ ｅｔ ａｌ.[２９] ０.１ ６~９ － － － － － ９００~１２００ ２０~３０ －

Ｘｕꎬ ｅｔ ａｌ.[３４] ０.１ ５ － － － ６５０ ℃ / １ ｈ １５.８ ８８３ ４１.５ ３６.６

Ｇｉｂｂｓꎬ ｅｔ ａｌ.[３５] ０.１ ７.１ ０.１５ ０.０４ －
６００ ℃ / １ ｗｅｅｋ

６５０ ℃ / １ ｗｅｅｋ

３３

４３.５

８７６

１１９８

４２

１２

３６.８

１４.４

Ｓｈｉꎬ ｅｔ ａｌ.[３６]
０.２

０.２

５

７
－ － － ６５０ ℃ / ６ ｈ

３４.１

４４.７

９５０

１４２０

４４.５

３１

４２.３

４４.０

Ｓｕｈꎬ ｅｔ ａｌ.[３７]
０.１２

０.１２

４.６

５.８

０.５５

０.４７
－

１.１

３.１

７２０ ℃ / ２ ｍｉｎ

７８０ ℃ / ２ ｍｉｎ
－

１２０４

９９４

１５.９

２７.５

１９.１

２７.３

Ｐａｒｋꎬ ｅｔ ａｌ.[３８]
０.２０

０.２３

１２.４

８.１

０.９０

０.０１
－

５.２

５.３
８００ ℃ / ２ ｍｉｎ

３４.２

３０.８

８１５

７９３

３８

３７

３１.０

２９.３

Ｓｏｈｎꎬ ｅｔ ａｌ.[３９] ０.３５ ３.５ － － ５.８
８３０ ℃ / ５０ ｓ

８８０ ℃ / ５０ ｓ

２２.１

２４.３

８００

８３０

４２

４０

３３.６

３３.２

1􀆰 4　 淬火￣配分钢(Q&P steels)
淬火￣配分(ｑｕｅｎｃｈｉｎｇ ａｎｄ ｐａｒｔｉｔｉｏｎｉｎｇꎬ Ｑ＆Ｐ)是近年

来被广泛应用的一种制备第三代汽车用钢的热处理工

艺[４０] ꎬ 包括一步法和两步法两种方式[４１－４５] ꎮ 该工艺的基

本过程是将钢板加热至奥氏体相区后直接淬火至 Ｍｓ￣Ｍｆ

温度范围内进行保温ꎬ 在得到部分马氏体的同时进行碳

元素配分ꎬ 马氏体中过饱和的碳将向未转变奥氏体内扩

散ꎬ 从而形成富碳的残余奥氏体ꎮ 其微观组织为板条马

氏体和薄膜状(或块状)残余奥氏体ꎬ 残余奥氏体在形变

过程将转变为马氏体ꎬ 通过 ＴＲＩＰ 效应增强塑性ꎮ
Ｑ＆Ｐ 钢的主要合金元素包括 Ｃꎬ Ｓｉꎬ Ｍｎꎬ Ａｌꎬ Ｃｒ

等[４６－５０] ꎬ 其典型钢种的化学成分如表 ４ 所示ꎮ 其中ꎬ 为

保证足量的残余奥氏体ꎬ Ｃ 含量一般控制在 ０􀆰 １９％ ~

０􀆰 ６０％范围内ꎻ 而 Ｓｉ 和 Ａｌ 元素的作用与中锰钢等类似ꎬ
抑制配分过程中渗碳体的形成ꎻ Ｍｎ 元素主要是为扩大奥

氏体相区和增加残余奥氏体含量ꎮ 由表 ４ 可见ꎬ 对于低

碳或低合金含量的 Ｑ＆Ｐ 钢ꎬ 其抗拉强度一般不足 １５００
ＭＰａꎬ 最大延伸率约为 １５％ꎻ 而通过提高碳含量或添加

Ｎｂꎬ Ｃｒ 等元素ꎬ 可进一步提高合金强度ꎬ 但对延伸率并

无明显改善ꎮ
在实际生产过程中ꎬ 如采用一步法生产ꎬ 往往需要

精确控制冷轧退火工艺ꎬ 必然需要配套专用的高强钢生

产线ꎬ 而且由于 Ｑ＆Ｐ 钢中的残余奥氏体一般仅有 １０％左

右[４０] ꎬ 达不到高塑性所要求的残余奥氏体含量ꎮ 如果采

用两步法生产ꎬ 显然会导致实际工业生产中生产效率下

降、 成本能耗增加等问题的出现ꎮ

表 ４　 典型 Ｑ＆Ｐ 钢的化学成分及力学性能

Ｔａｂｌｅ ４　 Ｃｈｅｍｉｃａｌ ｃｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎｓ ａｎｄ ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ ｏｆ ｔｙｐｉｃａｌ Ｑ＆Ｐ ｓｔｅｅｌｓ

Ａｕｔｈｏｒｓ
Ｃｈｅｍｉｃａｌ ｃｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎ(ω / ％) Ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｐｒｏｐｅｒｔｙ

Ｃ Ｓｉ Ｍｎ Ａｌ Ｎｂ Ｃｒ Ｒｍ / ＭＰａ Ａ / ％ Ｒｍ􀅰Ａ / ＧＰａ％

Ｋｎｉｊｆꎬ ｅｔ ａｌ.[４６] ０.２５ １.５０ ３.００ － － － １３３５ １３.４ １７.９

Ｚｈａｎｇꎬ ｅｔ ａｌ.[４７]
０.１９ １.５２ １.４８ ０.１５ － － １１２０ １４.３ １６

０.１８ １.４８ １.４４ ０.１５ ０.０２５ － １１２５ １５.２ １７

Ａｒｌａｚａｒｏｖꎬ ｅｔ ａｌ.[４８] ０.２９ １.４ ３.００ － － － １４３３ ８.８ １２.６

Ｄｉｎｇꎬ ｅｔ ａｌ.[４９] ０.１９ １.８７ １.４９ － － － １１４０ １５.３ １７.４

Ｂｏｈｕｓｌａｖꎬ ｅｔ ａｌ.[５０]
０.４３
０.４３

２.０３
２.６０

０.５９
１.１７

０.００８
０.００８

０.０３
０.０３

１.３３
１.３３

２０９６
２１１８

１２
１４

２５.２
２９.７

９２８
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1􀆰 5　 超快加热/冷却工艺( flash processing)AHSS 钢

超快加热和冷却技术的最高加热速度约 ４００ ℃ / ｓꎬ
最大冷却速度约 ３０００ ℃ / ｓꎬ 一般在 １０ ｓ 之内完成加热和

淬火冷却过程[５１] ꎮ 将快速加热和冷却技术应用到先进高

强度钢的生产中ꎬ 利用钢在 ＡＣ３温度以上的短时保温而产生

的碳的不完全扩散及在整个奥氏体组织上的重新分配ꎬ 最

终导致奥氏体向贝氏体和马氏体的不同转变ꎬ 制备具有超

细的贝氏体和马氏体的基体组织(贝氏体体积分数约 ２０％~
２５％)ꎬ 基体上均匀分布着大小不一的富 Ｃｒ 渗碳体ꎬ 在获得

超高强度的同时并不损害材料的塑性变形能力[５２ꎬ ５３]ꎮ
据报道[５４ꎬ ５５ꎬ ５７] ꎬ 目前超快加热 /冷却工艺可用于

ＡＩＳＩ １００４、 １０１０、 １０２０、 １０５０、 ４１３０、 ４１４０、 ６１５０、 ８６２０
等钢种的热处理ꎬ 部分合金的化学成分及力学性能如表

５ 所示ꎮ 可以看出ꎬ 超快加热 /冷却热处理的钢板表现出

超高强度和塑性变形能力的较好匹配ꎬ 但其塑性和强塑

积与第三代汽车用钢的要求依然存在较大差距ꎮ 此外ꎬ
该热处理工艺强烈依赖于特殊专用设备ꎬ 在实际的工业

生产中难以推广应用ꎮ

表 ５　 超快加热 /冷却 ＡＨＳＳ 钢化学成分与力学性能

Ｔａｂｌｅ ５　 Ｃｈｅｍｉｃａｌ ｃｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎｓ ａｎｄ ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ ｏｆ ｆｌａｓｈ ｐｒｏｃｅｓｓｅｄ ｓｔｅｅｌｓ

Ａｕｔｈｏｒｓ
Ｃｈｅｍｉｃａｌ ｃｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎ (ω / ％) Ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｐｒｏｐｅｒｔｙ

Ｃ Ｓｉ Ｍｎ Ｃｒ Ｎｉ Ｃｕ Ｍｏ Ｃｏ Ｒｍ / ＭＰａ Ａ / ％ Ｒｍ􀅰Ａ / ＧＰａ％

Ｌｏｌｌａ[５３] ０.２１ ０.２７ ０.７３ ０.４８ ０.４８ ０.１８ ０.１６ ０.００７ １６１９ ９.９ １６

Ｃｏｌａ[５６] ０.２１ ０.２２ ０.６３ ０.３３ ０.０１ ０.０４ － － １５７６ ８.７ １３.７

Ｖｉｇｉｌａｎｔｅ[５７]

０.０４

０.１０

０.２１

０.３１

０.４０

(ＡＩＳＩ１００４)

(ＡＩＳＩ１０１０)

(ＡＩＳＩ１０２０)

(ＡＩＳＩ４１３０)

(ＡＩＳＩ４１４０)

７５０

１１００

１６００

１９００

２０８０

８.６

８.５

９.５

１１

１０

６.５

９.４

１５.２

２０.９

２０.８

2　 第三代汽车用钢开发中存在的关键问题

以上分析表明ꎬ 虽从 ２００７ 年提出了高强塑积第三代

汽车用钢的研发目标ꎬ 但是经过近十年的努力ꎬ 由于一

些关键科学问题和关键技术未能真正实现突破ꎬ 目前第

三代汽车用钢并未大规模实现工业生产和应用ꎬ 绝大部

分第三代汽车用钢ꎬ 特别是超高强度级别的第三代钢仍

停留在研发阶段ꎮ 以相对比较成熟的 Ｑ＆Ｐ 钢和中锰钢为

例ꎬ 已成功实现工业生产和批量供货的产品类型十分有

限ꎬ 如表 ６ 所示[５８] ꎮ

表 ６　 中国第三代汽车钢 Ｑ＆Ｐ 钢与中锰钢的力学性能[５８]

Ｔａｂｌｅ ６　 Ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ ｏｆ ｃｏｍｍｅｒｃｉａｌ ｔｈｉｒｄ ｇｅｎｅｒａｔｉｏｎ ｓｔｅｅｌｓꎬ Ｑ＆Ｐ ａｎｄ ｍｅｄｉｕｍ Ｍｎ ｓｔｅｅｌｓꎬ ｉｎ Ｃｈｉｎａ[５８]

Ｔｙｐｅ Ｍａｎｕｆａｃｔｕｒｅｒ Ｒｐ０.２ / ＭＰａ Ｒｍ / ＭＰａ Ａ / ％ Ｄｅｖｅｌｏｐｍｅｎｔ ｓｔａｔｕｓ

ＱＰ９８０

ＱＰ１１８０

ＱＰ９８０￣ＥＬ

ＱＰ１１８０￣ＥＬ

Ｂａｏｓｔｅｅｌ

６００~８００ ≥９８０ ≥１５ Ｓｕｐｐｌｙ

８２０~１１００ ≥１１８０ ≥１０ Ｒ＆Ｄ

５５０~８００ ≥９８０ ≥２０ Ｓｕｐｐｌｙ

８２０~１１００ ≥１１８０ ≥１４ Ｒ＆Ｄ

ＴＧ６８０

ＴＧ７８０

ＴＧ８８０

ＴＧ９８０

Ｍｅｄｉｕｍ ｍａｎｇａｎｅｓｅ
ｓｔｅｅｌꎬ ＴＩＳＣＯ

≥４５０ ≥６５０ ≥４０％ Ｓｕｐｐｌｙ

≥５００ ≥７５０ ≥３５％ Ｓｕｐｐｌｙ

≥６００ ≥８８０ ≥３５％ Ｒ＆Ｄ

≥７００ ≥９８０ ≥３０％ Ｒ＆Ｄ

　 　 当前第三代汽车用钢从成分设计到工艺优化的核心均

是通过调控钢中的残余奥氏体含量并利用奥氏体的 ＴＲＩＰ
效应实现塑性提升ꎬ 即主要是围绕残余奥氏体的增塑机制

而展开的ꎮ 但是由于成分和工艺的限制ꎬ Ｑ＆Ｐ 钢中的残

余奥氏体含量不足ꎬ 从本质上决定其很难达到第三代汽车

用钢 ３０ ＧＰａ％的强塑积要求ꎮ 因此ꎬ 目前能够实现量产的

也仅有 １０００ ＭＰａ 强度级别的 ＱＰ９８０ 钢ꎮ 对于更高强度级

别的 ＱＰ１１８０ꎬ 虽然其抗拉强度达到了 １２００ ＭＰａꎬ 但其断

０３８
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裂伸长率仅为 １４％ꎬ 强塑积不足 １７ ＧＰａ％(表 ６)ꎮ
为了进一步提高强塑积ꎬ 中锰钢通过增加锰含量来

提高残余奥氏体的稳定性、 增加残余奥氏体体积分数ꎬ
进而获得优异的塑性延伸率ꎮ 然而ꎬ 随着残余奥氏体体

积分数的增加ꎬ 钢的塑性及强塑积虽然得到了显著的提

升ꎬ 但为了获得大于 ３０ ＧＰａ％的强塑积ꎬ 其残余奥氏体的

体积分数一般不应少于 ２５％ꎬ 如图 ２ａ 所示[５９]ꎮ 钢中残余

奥氏体体积分数的增加必然导致马氏体体积分数的减少ꎬ
直接导致强度降低ꎮ 因此ꎬ 尽管中锰钢的强塑积很高ꎬ 但

其强度ꎬ 尤其是屈服强度偏低ꎬ 即使是对于合金含量较高

的 ０􀆰 ２Ｃ￣７Ｍｎ 中锰钢ꎬ 其屈服强度也仅为 ６００ ＭＰａ 左右

(如图 ２ｂ 所示)ꎬ 在作为汽车部件使用时ꎬ 明显表现出刚

度不足的问题ꎮ 从应用角度而言ꎬ 国内的钢研集团和太

钢共同开发的中锰钢已经基本实现了工业化生产ꎬ 其强

塑积可达 ３０ ＧＰａ％以上ꎬ 但其对应的热轧汽车钢板的抗

拉强度仅为 ７００ ＭＰａ 左右ꎬ 冷轧钢板的抗拉强度仅为

１０００ ＭＰａꎬ 与超高强度的具体要求又存在了很大差距(表
６)ꎮ 由此可见ꎬ 目前主要采用的残余奥氏体提高塑性的

机制ꎬ 难以同时兼顾超高强度和高塑性的具体要求ꎬ 构

成了目前第三代汽车用钢开发过程中的技术瓶颈ꎮ

图 ２　 中锰钢强塑积与残余奥氏体体积分数的关系(ａ)ꎻ 不同锰含量中锰钢应力应变曲线(ｂ) [５９]

Ｆｉｇ􀆰 ２　 Ｄｅｐｅｎｄｅｎｃｅ ｏｆ Ｒｍ×Ａ ｖａｌｕｅｓ ｏｎ ｔｈｅ ｖｏｌｕｍｅ ｆｒａｃｔｉｏｎ ｏｆ ｒｅｔａｉｎｅｄ ａｕｓｔｅｎｉｔｅ ( ａ)ꎻ Ｓｔｒｅｓｓ￣ｓｔｒａｉｎ ｃｕｒｖｅｓ ｏｆ ｍｅｄｉｕｍ

Ｍｎ ｓｔｅｅｌ ｗｉｔｈ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ Ｍｎ ｃｏｎｔｅｎｔｓ (ｂ) [５９]

　 　 就实际生产应用而言ꎬ 针对 Ｑ＆Ｐ 钢ꎬ 通常采用一步

法或二步法工艺来提高钢中残余奥氏体的含量ꎮ 其中ꎬ
二步法生产 Ｑ＆Ｐ 钢和 ＱＰＴ(Ｑｕｅｎｃｈｉｎｇ Ｐａｒｔｉｔｉｏｎｉｎｇ Ｔｅｍｐｅ￣
ｒｉｎｇ)钢需在冷轧后进行专门的热处理ꎬ 因而需要相应的

设备投入并产生大量的附加能耗ꎬ 难以适应低成本低能

耗的现代钢铁生产要求ꎮ 而一步法工艺路线虽然可以在

冷轧退火过程中一次实现淬火和配分的目的ꎬ 但需对热

处理工艺进行精准控制ꎬ 对设备本身和控制技术均提出

了很高要求ꎮ 以目前全球唯一能够生产高强塑积 ＱＰ９８０
和 ＱＰ１１８０ 钢的宝钢为例ꎬ 从 ２００９ 年开始先后投资 ７ 亿

元进行设备改造ꎬ 建成了专用高强度钢生产线ꎮ 即便如

此ꎬ 更高强度级别的第三代汽车用钢仍未实现工业生产ꎮ
中锰钢也经历了多年的研究与开发ꎬ 但是目前能够达到

超高强度下高强塑积要求的钢仍然处于实验室研发阶段ꎬ
强度 １０００ ＭＰａ 级以上、 强塑积 ３０ ＧＰａ％以上的中锰钢并

未实现工业化生产(表 ６)ꎮ 另外ꎬ 从实际汽车部件生产

和应用的角度ꎬ 中锰钢在连铸过程中易产生锰的偏析ꎬ
而且在使用过程中存在严重的延迟开裂倾向ꎬ 导致作为

汽车部件使用时的安全风险增大ꎮ
综上所述ꎬ 虽然第三代汽车用钢经过了近十年的研

发ꎬ 但大多第三代汽车用钢仍然不具备工业生产和应用

的基本条件ꎮ 为了真正实现第三代汽车用钢的实际工业

生产和应用ꎬ 突破现有塑性提升的单一机制ꎬ 创新开发

新的品种和技术路线是必由之路ꎮ

3　 多维度组织调控的增强增塑机理及应用

上述分析表明ꎬ 利用残余奥氏体增强塑性从本质上

难以达到超高强度条件下的高强塑积要求ꎬ 而且增加残

余奥氏体含量主要是通过提高合金元素锰的加入量ꎬ 这

会导致一系列生产和应用问题ꎮ 真正实现第三代汽车用

钢推广应用需要提出新的超高强度条件下的增强增塑机

理ꎬ 通过关键科学问题的研究ꎬ 突破其关键技术ꎮ 从材

料学理论和实验研究可知ꎬ 除残余奥氏体的 ＴＷＩＰ / ＴＲＩＰ
效应可实现塑性提升以外ꎬ 合理控制组织细化[６０] 和第二

相粒子的尺寸分布[６１] ꎬ 可以同时实现超高强度条件下的

增强增塑ꎮ 在第三代汽车用钢的开发中ꎬ 完全可以借助上

述的组织细化和第二相粒子增强增塑ꎬ 并结合传统的残余

奥氏体增塑ꎬ 充分利用多种增塑机制的复合效应来提高塑

性ꎮ 因此ꎬ 本文提出ꎬ 从第二相粒子(Ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅｓ)与位错

的交互作用(零维和一维)、 组织亚微米细化(Ｒｅｆｉｎｅｍｅｎｔꎬ
二维)和多相组织设计(Ｍｕｌｔｉｐｈａｓｅꎬ 三维)的“多维度增

强增塑”(ＰＲＭ)设计思路出发ꎬ 突破残余奥氏体增塑单

一机制的技术瓶颈ꎬ 从而在超高强度条件下实现塑性大

幅提升的新的第三代高性能汽车用钢研究开发ꎮ 为了实

１３８
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现 ＰＲＭ 多维度增强增塑的目标ꎬ 需要从合金设计、 组织

调控等相关的关键科学问题着手ꎬ 取得关键技术突破ꎮ
3􀆰 1　 第三代高性能汽车用钢的合金化设计

为了实现上述多维度增强增塑的组织调控ꎬ 合金的

成分设计是基础ꎮ 目前ꎬ 国内外所研制开发的超高强度

汽车用钢ꎬ 基于低成本高性能的基本原则ꎬ 化学成分主

要以 Ｃꎬ Ｍｎ 和 Ｓｉ 为主ꎬ 各元素的主要作用以及对强度、
塑性、 成形、 焊接、 镀锌、 扩孔等方面的影响已在上述

文献中进行总结分析ꎮ 值得注意的是ꎬ 尽管现有第三代

汽车钢成分设计的合金成本较低ꎬ 但是生产技术难度大ꎬ
还可能需要大额设备投资ꎬ 生产成本比较高ꎮ 可见ꎬ 在

进行合金设计时ꎬ 不仅需要考虑合金元素对多相组织形

成与调控的影响ꎬ 还需要从工艺性能、 成本、 环保等多

个方面进行综合考虑ꎮ
作者团队提出ꎬ 以满足使用性能为目标进行合金体

系与成分的逆向设计ꎬ 综合主要添加元素对淬透性、 强

化效果、 延缓碳化物形成以及抗氧化性等多方面的作用

特性ꎬ 从成分￣组织￣加工条件￣性质￣成本多因素出发完成

合金设计ꎮ 基于上述认识ꎬ 根据元素特性及其对多相组

织调控的影响规律的分析结果ꎬ 提出了 Ｃｒ￣Ｍｎ 合金体系

设计思想ꎮ 其中ꎬ 合金元素 Ｃｒ 在钢中的具体作用可归纳

为: ① Ｃｒ 为铁素体形成元素ꎬ 可以稳定少量的铁素体起

到应变协调的作用ꎬ 有利于实现高强塑积的目标ꎻ ② Ｃｒ
具有优异的提高淬透性的作用ꎬ 可以保证生产过程中易

于得到马氏体组织ꎻ ③ Ｃｒ 是有效的固溶强化元素ꎬ 可以

提高强度ꎻ ④ Ｃｒ 是中强碳化物形成元素ꎬ 在退火过程中

有利于形成细小的碳化物进而提高强度ꎮ 值得注意的是ꎬ
Ｃｒ 是仅次于 Ｓｉ 的延缓碳化物形成的元素ꎬ 有利于残余奥

氏体的形成ꎬ 又不会对涂装等工艺性能产生不利影响ꎮ
基于上述指导思想ꎬ 作者团队设计开发了 ２０Ｍｎ２Ｃｒ
(０􀆰 ２Ｃ￣１􀆰 ６６Ｍｎ￣１􀆰 ２６Ｃｒ)合金ꎬ 并以此合金体系为基础ꎬ
对新品种的设计进行探索性研究ꎮ

２０Ｍｎ２Ｃｒ 实验用钢的转变动力学曲线如图 ３ 所

示[６２] ꎮ 由图可见ꎬ 该钢的临界冷却速度仅为 １４ ℃ / ｓꎮ 组

织分析和力学性能测试结果表明ꎬ 该钢种经淬火得到完全

马氏体后ꎬ 其屈服强度达 １０００ ＭＰａ 以上、 抗拉强度达

１５００ ＭＰａ 以上、 延伸率约为 １０％ꎬ 强塑积约 １５ ＧＰａ％[６３]ꎮ
图 ４ 对比分析了 ２０Ｍｎ２Ｃｒ 实验用钢与典型 ＱＰ 钢和中锰

钢的力学性能ꎬ 可以看出ꎬ 实验用钢的强塑积与现有

ＱＰ１１８０ 基本接近ꎬ 但其强度更高ꎬ 取得了更为优异的超

高强度条件下的强塑积ꎮ
另一个值得注意的问题是ꎬ 目前大部分研发工作都

是围绕钢板的超高强度展开的ꎮ 但是在实际应用中ꎬ 对

于强度超过 １２００ ＭＰａ 以上的超高强度钢ꎬ 由于变形抗力

图 ３　 ２０Ｍｎ２Ｃｒ 实验钢的连续冷却转变曲线[６２]

Ｆｉｇ􀆰 ３　 Ｃｏｎｔｉｎｕｏｕｓ ｃｏｏｌｉｎｇ ｔｒａｎｓｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｃｕｒｖｅｓ ｏｆ ２０Ｍｎ２Ｃｒ ｓｔｅｅｌ[６２]

图 ４　 ２０Ｍｎ２Ｃｒ 钢与 Ｑ＆Ｐ 钢和中锰钢力学性能的对比分析

Ｆｉｇ􀆰 ４　 Ｃｏｍｐａｒｉｓｏｎ ｏｆ ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ ａｍｏｎｇ ２０Ｍｎ２Ｃｒꎬ Ｑ＆Ｐ ａｎｄ

ｍｅｄｉｕｍ Ｍｎ ｓｔｅｅｌｓ

大ꎬ 冷成形过程中的开裂、 回弹、 磨具磨损以及延迟断

裂等一系列问题始终未能有效解决ꎮ 从实际应用而言ꎬ
汽车部件是直接面向汽车整车的最终产品ꎬ 其性能的优

劣更是直接决定了汽车轻量化效果和安全性ꎮ 换言之ꎬ
即使汽车钢板的性能达到了超高强度和高强塑积的要求ꎬ
如果不能解决成形问题以及成形过程所引起的性能变化

问题ꎬ 从本质上来讲依然未能从根本上解决汽车轻量化

和安全性问题ꎮ 为了解决超高强度部件成形问题ꎬ 国外

常用的方法是热冲压成形技术[６４ꎬ ６５] ꎮ 基于上述分析ꎬ 作

者提出ꎬ 在进行第三代汽车用钢合金化设计时ꎬ 必须以

汽车用钢生产和汽车部件热冲压成形过程中共性的关键

科学问题研究为基础ꎬ 打通汽车用钢和汽车部件的成分

设计ꎮ 根据实际生产应用情况ꎬ 对强度低于 １２００ ＭＰａ 的

可以兼顾冷成形和热成形工艺ꎬ 而对于强度高于 １２００ ＭＰａ
的汽车用钢则应以热冲压成形为主ꎮ 所以ꎬ 在采用 Ｃｒ 合
金化设计时ꎬ 还重点考虑了 Ｃｒ 元素对钢的抗氧化性能的

２３８



　 第 １０ 期 朱国辉等: 基于多维度增强增塑的高强塑积第三代汽车用钢的设计与开发

影响ꎬ 期望开发新型的无涂层热冲压成形技术ꎬ 打破国

外垄断ꎮ 研究结果表明ꎬ 在以 Ｃｒ 为基础的成分设计中ꎬ
将钢板加热至 ９３０ ℃保温 １２ ｍｉｎ 后进行热冲压成形ꎬ 其

抗氧化性和脱碳性能明显优于目前国内外典型热冲压成

形钢 ２２ＭｎＢ５ꎬ 如图 ５ 所示ꎮ

图 ５ 　 热冲压成形后部件表面形貌照片: ( ａ) ２２ＭｎＢ５ꎻ

(ｂ) ２０Ｍｎ２Ｃｒ

Ｆｉｇ􀆰 ５　 Ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｉｅｓ ｏｆ ｈｏｔ ｓｔａｍｐｅｄ ２２ＭｎＢ５ ( ａ) ａｎｄ ２０Ｍｎ２Ｃｒ

(ｂ) ｓｔｅｅｌｓ

上述工作表明ꎬ 从组织￣性能要求进行逆向设计ꎬ 根

据元素特性及其对组织性能的影响规律ꎬ 设计开发的 Ｃｒ￣
Ｍｎ 系的合金体系ꎬ 取得了良好的力学性能和工艺性能ꎬ
展现出作为新型超高强度高强塑积汽车用钢的巨大潜力ꎬ
为进一步的研究开发工作奠定了基础ꎮ
3􀆰 2　 第三代高性能汽车用钢的多维度组织调控

上述前期研究表明ꎬ 为实现超高强度条件下的塑性

增强、 获得高强塑积ꎬ 需要突破主要利用残余奥氏体增

塑的传统思维ꎬ 实现新型第三代汽车用钢品种体系的创

新设计ꎮ 成分设计必须和技术路线相结合ꎬ 才能取得优

异的综合力学性能ꎮ 针对高强塑积的要求ꎬ 作者团队提

出综合多种塑性增强机制的技术路线ꎬ 以多维度增强增

塑为目标进行微观组织设计与调控ꎬ 其主要目的是通过

发挥各种塑性增强机制的增塑效应而使得超高强度条件

下总的塑性伸长率得到显著提升ꎬ 全面达到第三代汽车

用钢的超高强度和高强塑积的要求ꎮ 在多维度增强增塑

的研究中ꎬ 重点在于从第二相粒子“弥散强化”转化为第

二相粒子“增强增塑”关键科学问题的研究ꎬ 通过对第二

相粒子析出行为及其与基体组织形态之间的交互作用规

律等材料学问题的系统分析ꎬ 探索能够实现第二相粒子

增强增塑的物理机制和条件ꎬ 形成通过合理控制第二相

粒子尺寸与分布来满足增强增塑条件的关键技术ꎮ
由于第二相粒子对位错运动的阻碍作用ꎬ 变形过程

中位错滑移往往是采用绕过或切过的方式通过第二相粒

子而使形变得以继续进行ꎬ 这种绕过或切过需要通过增

加外加应力的方式来实现ꎬ 这是第二相粒子“弥散强化”
的物理机制ꎮ 然而ꎬ 由于粒子和基体的变形不协调ꎬ 弥

散强化往往会降低合金塑性ꎮ 所以ꎬ 材料学中将第二相

粒子的弥散强化定义为一种以牺牲塑性为代价的强化手

段ꎮ 然而ꎬ 近年来研究表明[６１] ꎬ 当第二相粒子尺寸分布

与基体的晶粒尺寸达到某种配合时ꎬ 第二相粒子不但可

有效提高强度还可增加塑性ꎬ 即达到同时增强增塑的作

用ꎮ 其典型代表是近年来开发的 ＮａｎｏＳｔｅｅｌ[６６] ꎬ 在超高强

度的基础上ꎬ 强塑积可以达到 ５０ ~ ６０ ＧＰａ％ꎮ 但是ꎬ 目

前对第二相粒子增强增塑的物理本质和与基体相互作用

构成实现增强增塑的条件ꎬ 还缺少相应的理论研究ꎮ
作者团队基于位错运动的基本理论分析ꎬ 认为基体

晶粒的微晶化与第二相粒子的纳米化是实现第二相粒子

增强增塑的必要条件ꎮ 对于传统材料ꎬ 由于其晶粒尺寸

较大ꎬ 可开动的位错源的数目对于形变而言并不是主要

的限制因素ꎬ 而粒子和基体之间的应变不协调性成为主

导因素而导致塑性降低ꎮ 而对于亚微米级的超细晶材料ꎬ
可开动的位错源大大降低ꎬ 如何提高位错源的数目成为

影响塑性的关键问题ꎮ 而弥散的第二相粒子是潜在的 Ｆ￣
Ｒ 位错源ꎬ 在这种情况下对于塑性提升就起到了至关重

要的作用ꎮ 这种潜在的位错源能否开动ꎬ 则取决于第二相

粒子的间距ꎮ 如果以第二相粒子的间距作为 Ｆ￣Ｒ 位错源的

长度ꎬ 则其尺寸需要小于晶粒尺寸的 １ / ３ 次方可成为可开

动的位错源[６７ꎬ ６８]ꎮ 在亚微米级的晶粒尺寸条件下ꎬ 这就

要求第二相粒子具有纳米尺寸而获得极小的粒子间距ꎮ 对

此相关的机理和定量模型在进一步研究工作中ꎮ
一般认为ꎬ 晶粒细化是可以有效提高强度且同时有

利于塑性增强的一种强化方法ꎮ 虽然在现有第三代汽车

用钢的研究中ꎬ 纳米贝氏体钢采用了通过组织细化提高

强度和塑性的方法[４ꎬ ７ꎬ １１] ꎬ 中锰钢研制时提出了利用奥

氏体的逆相变(ＡＲＰ)获得超细晶铁素体晶粒尺寸的方

法[２８ꎬ ５９] ꎬ 但是ꎬ 目前工作中对于组织细化对塑性影响机

理的分析不够深入ꎮ 值得注意的是ꎬ 晶粒细化增强增塑

的效果仅在一定的尺寸范围内适用ꎬ 理论分析和实验研

究工作已经证实[６９－７１] ꎬ 当晶粒尺寸细化到一定程度后ꎬ
细化晶粒不仅不能有效提高塑性ꎬ 而且会造成塑性的降

低ꎮ 因此ꎬ 在组织细化的研究工作中ꎬ 有必要深入分析

组织细化对塑性的影响规律ꎬ 在提升塑形的尺度范围内

结合第二相粒子与组织细化的交互作用的基础上实现合

理的组织细化ꎮ 这就要求对第三代汽车用钢成分设计时

的微合金化和轧制过程进行优化设计ꎮ 作者团队通过对开

发的 Ｃｒ￣Ｍｎ 系汽车用钢进行微合金化设计和控制轧制后ꎬ
其组织得到了有效的细化ꎬ 如图 ６ 所示ꎮ 力学性能测试结

果表明ꎬ 少量 Ｎｂ 添加后钢的抗拉强度达 １４２０ ＭＰａꎬ 延伸

率为 １２􀆰 ６％ꎬ 强塑积约 １８ ＧＰａ％ꎬ 强度和强塑积指标明

显优于 ＱＰ１１８０ꎬ 且与未微合金化的钢相比ꎬ 其在超高强

度条件下强塑积得到了有效提高ꎬ 进一步科学问题和控

制技术的研究工作正在进行中ꎮ

３３８



中国材料进展 第 ３７ 卷

图 ６　 微合金化对 Ｃｒ￣Ｍｎ 钢组织细化的影响: (ａ) ２０Ｍｎ２Ｃｒꎻ ( ｂ)

２０Ｍｎ２Ｃｒ￣Ｎｂ

Ｆｉｇ􀆰 ６　 Ｅｆｆｅｃｔ ｏｆ ｍｉｃｒｏ￣ａｌｌｏｙｉｎｇ ｏｎ ｔｈｅ ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒａｌ ｒｅｆｉｎｅｍｅｎｔ ｏｆ Ｃｒ￣

Ｍｎ ｓｔｅｅｌ: (ａ) ２０Ｍｎ２Ｃｒꎻ (ｂ) ２０Ｍｎ２Ｃｒ￣Ｎｂ

多相组织调控是调整材料强度和塑性配合的最为常

用的手段ꎮ 从超高强度条件下塑性增强的角度考虑ꎬ 多

相组织调控的关键在于马氏体基体上残余奥氏体含量和

稳定性的合理控制ꎬ 对此国内外具有相当多的研究工作ꎬ
如前所述ꎮ 需要强调的是ꎬ 从实际工业推广生产和应用

的角度ꎬ 包括残余奥氏体在内的多相组织调控ꎬ 应该考

虑生产应用成本和节能降耗ꎬ 基于现有生产设备和条件

进行ꎮ 作者团队的研究工作表明ꎬ 通过合金体系开发和

成分优化ꎬ 可以在现有冷轧退火线实现在线淬火和配分ꎬ
得到一定的残余奥氏体体积分数来部分提高塑性ꎮ 但是ꎬ
显然在低合金含量和现有生产装备条件下ꎬ 如果主要依

靠残余奥氏体是不能获得要求的高强塑积ꎮ 利用多种机

制结合实现多维度增强增塑才是易于在现有条件下推广、
实现超高强度条件下塑性增强的新技术ꎮ

4　 结　 语

自 ２００７ 年美国汽车 /钢铁联盟提出开发第三代汽车

用钢(强塑积达到 ３０ ＧＰａ％)以来ꎬ 经过近十年的努力ꎬ
从工业规模的推广生产和应用方面来看ꎬ １０００ ＭＰａ 强度

级别以上的超高强度第三代汽车用钢并未取得突破性进

展ꎮ 目前典型的强塑积达到 ２０ ＧＰａ％的 Ｑ＆Ｐ 体系也仅有

宝钢实现了 ＱＰ９８０ 的生产ꎬ 而 １０００ ＭＰａ 强度级别以上的

３０ ＧＰａ％的第三代汽车用钢至今未见量产的相关报道ꎮ
这是由于目前超高强度条件下塑性增强的机制主要依赖

于残余奥氏体的 ＴＲＩＰ / ＴＷＩＰ 效应的本质所限ꎮ
为了真正实现第三代超高强度高强塑积汽车用钢和

部件的生产应用ꎬ 应该从根本上突破单一残余奥氏体增

塑的现有模式ꎬ 在现有工艺装备条件下ꎬ 通过“合金化设

计”开发新的汽车用钢品种体系ꎬ 利用一维 /零维第二相

粒子与位错交互作用增强增塑、 二维组织细化增强增塑

(晶界)以及三维多相组织设计的“多维度增强增塑”模式

实现塑性提高ꎬ 从而在短期内实现新型高性能汽车用钢

及部件实际工业生产和应用ꎬ 使我国汽车轻量化钢铁材

料研发与应用达到国际领先水平ꎮ
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[４６] Ｋｎｉｊｆ Ｄ Ｄꎬ Ｐｅｔｒｏｖ Ｒꎬ Ｆöｊｅｒ Ｃꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ Ａ

[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ６１５: １０７－１１５.

[４７] Ｚｈａｎｇ Ｊꎬ Ｄｉｎｇ Ｈꎬ Ｍｉｓｒａ Ｒ Ｄ Ｋꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ Ａ

[Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ ６４１: ２４２－２４８.

[４８] Ａｒｌａｚａｒｏｖ Ａꎬ Ｂｏｕａｚｉｚ Ｏꎬ Ｍａｓｓｅ Ｊ Ｐꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ Ｅｎｇｉｎｅｅｒ￣

ｉｎｇ Ａ[Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ ６２０: ２９３－３００.

[４９] Ｄｉｎｇ Ｒꎬ Ｔａｎｇ Ｄꎬ Ｚｈａｏ Ａꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｄｅｓｉｇｎ[Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ ８: ６４０
－６４９.

[５０] Ｂｏｈｕｓｌａｖ Ｍꎬ Ｈａｎａ Ｊꎬ Ｄａｎｉｅｌａ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ Ｆｏｒｕｍ [Ｊ]ꎬ

２０１０ꎬ ６５４－６５６: ９４－９７.

[５１] Ｃｏｌａ Ｊｒ Ｇ Ｍ. Ｒｅｐｌａｃｉｎｇ Ｈｏｔ Ｓｔａｍｐｅｄꎬ Ｂｏｒｏｎ ａｎｄ ＤＰ１０００ ｗｉｔｈ “Ｒｏｏｍ

Ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ Ｆｏｒｍａｂｌｅ” Ｆｌａｓｈ 􀅹 Ｂａｉｎｉｔｅ １５００ Ａｄｖａｎｃｅｄ Ｈｉｇｈ Ｓｔｒｅｎｇｔｈ

Ｓｔｅｅｌ [Ｃ] / / Ｐｒｏｃｅｅｄｉｎｇ ｏｆ ｔｈｅ ２８ｔｈ ＡＳＭ Ｈｅａｔ Ｔｒｅａｔｉｎｇ Ｓｏｃｉｅｔｙ Ｃｏｎｆｅｒ￣

ｅｎｃｅ. Ｄｅｔｒｏｉｔꎬ Ｍｉｃｈｉｇａｎꎬ ＵＳＡ: ２０１５: ２１－２８.

[５２] Ｍｏｏｒ Ｅ Ｄꎬ Ｇｉｂｂｓ Ｐ Ｊꎬ Ｓｐｅｅｒ Ｊ Ｇꎬ ｅｔ ａｌ. Ｉｒｏｎ ＆ Ｓｔｅｅｌ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ [Ｊ]ꎬ

２０１０ꎬ ７(１１): １３３－１４４.

[５３] Ｌｏｌｌａ Ｔꎬ Ｃｏｌａ Ｇꎬ Ｎａｒａｙａｎａｎ Ｂꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ

[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ ２７(５): ８６３－８７５.

[５４] Ｗａｎｇ Ｇｕｏｄｏｎｇ (王 国 栋)ꎬ Ｙａｏ Ｓｈｅｎｇｊｉｅ (姚 圣 杰). Ａｎｇａｎｇ

Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ(鞍钢技术)[Ｊ]ꎬ ２００９ꎬ ６: １－５.

[５５] Ｃｏｌａ Ｊｒ Ｇ Ｍ. Ｄｕａｌ￣Ｐｈａｓｅ Ｆｌａｓｈ Ｂａｉｎｉｔｅ Ｃｒｅａｔｅｄ ｉｎ ３￣Ｓｅｃｏｎｄ Ｔｈｅｒｍａｌ

Ｃｙｃｌｅ ｂｙ Ｗａｔｅｒ Ｑｕｅｎｃｈｉｎｇ [Ｃ] / / Ｐｒｏｃｅｅｄｉｎｇ ｏｆ ｔｈｅ Ｉｎｔｌ. Ｃｏｎｆｅｒｅｎｃｅ ｏｎ

Ｎｅｗ Ｄｅｖｅｌｏｐｍｅｎｔｓ ｉｎ Ａｄｖａｎｃｅｄ Ｈｉｇｈ￣Ｓｔｒｅｎｇｔｈ Ｓｈｅｅｔ Ｓｔｅｅｌｓ. Ｏｒｌａｎｄｏ:

２００８: １０５－１１４.

[５６] Ｃｏｌａ Ｊｒ Ｇ. Ｔｅｍｐｅｒ￣Ｒｅｓｉｓｔａｎｔ １６００ ＭＰａ / ８􀆰 ７％ Ｅｌ ＡＩＳＩ １０２０ Ｆｌａｓｈ

Ｂａｉｎｉｔｅ Ｐｒｏｃｅｓｓｅｄ Ｓｔｅｅｌ Ｍａｄｅ ｉｎ ５ Ｓｅｃｏｎｄｓ [Ｃ] / / Ｐｒｏｃｅｅｄｉｎｇ ｏｆ Ｍａｔｅ￣

ｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ. Ｐｉｔｔｓｂｕｒｇｈꎬ ２００９: １３３７－１３４５.

[５７] Ｖｉｇｉｌａｎｔｅ Ｇꎬ Ｈｅｓｐｏｓ Ｍꎬ Ｂａｒｔｏｌｕｃｃｉ Ｓ. Ｅｖａｌｕａｔｉｏｎ ｏｆ Ｆｌａｓｈ Ｂａｉｎｉｔｅ ｉｎ

４１３０ Ｓｔｅｅｌ [Ｒ]. Ｎｅｗ Ｊｅｒｓｅｙꎬ ＵＳＡ: Ｂｅｎｅｔ Ｌａｂｏｒａｔｏｒｉｅｓꎬ ２０１１.

[５８] Ｗａｎｇ Ｃｕｎｙｕ(王存宇)ꎬ Ｃａｏ Ｗｅｎｑｕａｎ(曹文全)ꎬ Ｄｏｎｇ Ｈａｎ(董　 翰).

中锰第三代汽车钢及其先进性[Ｃ] / / Ｐｒｏｃｅｅｄｉｎｇｓ ｏｆ ｔｈｅ １１ｔｈ ＣＳＭ

Ｃｏｎｇｒｅｓｓ(第十一届中国钢铁年会). Ｂｅｉｊｉｎｇ: ２０１７.

[５９] Ｃａｏ Ｗꎬ Ｓｈｉ Ｊꎬ Ｗａｎｇ Ｃꎬ ｅｔ ａｌ. Ｔｈｅ ３ｒｄ Ｇｅｎｅｒａｔｉｏｎ Ａｕｔｏｍｏｂｉｌｅ Ｓｈｅｅｔ

Ｓｔｅｅｌｓ Ｐｒｅｓｅｎｔｉｎｇ ｗｉｔｈ Ｕｌｔｒａｈｉｇｈ Ｓｔｒｅｎｇｔｈ ａｎｄ Ｈｉｇｈ Ｄｕｃｔｉｌｉｔｙ [Ｍ] / /

Ｗｅｎｇ Ｙ Ｑꎬ Ｄｏｎｇ Ｈꎬ Ｇａｎ Ｙ. Ａｄｖａｎｃｅｄ Ｓｔｅｅｌｓ: Ｔｈｅ Ｒｅｃｅｎｔ Ｓｃｅｎａｒｉｏ ｉｎ

Ｓｔｅｅｌ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ. Ｓｐｒｉｎｇｅｒ Ｂｅｒｌｉｎ Ｈｅｉｄｅｌｂｅｒｇꎬ ２０１１:

２０９－２２７.

[６０] Ｓｕｂｒａｍａｎｉａｎ Ｓ Ｖꎬ Ｍａ Ｘꎬ Ｒｅｈｍａｎ Ｋ. Ａｕｓｔｅｎｉｔｅ Ｇｒａｉｎ Ｓｉｚｅ Ｃｏｎｔｒｏｌ ｉｎ

Ｕｐｓｔｒｅａｍ Ｐｒｏｃｅｓｓｉｎｇ ｏｆ Ｎｉｏｂｉｕｍ Ｍｉｃｒｏａｌｌｏｙｅｄ Ｓｔｅｅｌｓ ｂｙ Ｎａｎｏ￣Ｓｃａｌｅ

Ｐｒｅｃｉｐｉｔａｔｅ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ ｏｆ ＴｉＮ￣ＮｂＣ Ｃｏｍｐｏｓｉｔｅ[Ｍ] / / Ｅｎｅｒｇｙ Ｍａｔｅ￣

ｒｉａｌｓ. Ｊｏｈｎ Ｗｉｌｅｙ ＆ Ｓｏｎｓꎬ Ｉｎｃꎬ ２０１４: ６３９－６５０.

[６１] Ｓｏｎｇ Ｒꎬ Ｐｏｎｇｅ Ｄꎬ Ｒａａｂｅ Ｄ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ [Ｊ]ꎬ ２００５ꎬ ５２(１１):

５３８
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１０７５－１０８０.

[６２] Ｚｈｕ Ｇ Ｈꎬ Ｚｈｏｕ Ｈ Ｂꎬ Ｌｉ Ｑ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｉｒｏｎ ａｎｄ Ｓｔｅｅｌ Ｒｅｓｅａｒｃｈ

Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ [Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ ２２(１２): １１４４－１１４８.

[６３] Ｚｈｏｕ Ｈ Ｂꎬ Ｚｈｕ Ｇ Ｈꎬ Ｌｉ Ｑ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍｅｔａｌ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｈｅａｔ Ｔｒｅａｔｍｅｎｔ

[Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ ５７(５－６): ３３９－３４３.

[６４] Ｋａｒｂａｓｉａｎ Ｈꎬ Ｔｅｋｋａｙａ Ａ Ｅ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｐｒｏｃｅｓｓｉｎｇ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ

[Ｊ]ꎬ ２０１０ꎬ ２１０(１５): ２１０３－２１１８.

[６５] Ｎａｄｅｒｉ Ｍꎬ Ｋｅｔａｂｃｈｉ Ｍꎬ Ａｂｂａｓｉ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｐｒｏｃｅｓｓ￣

ｉｎｇ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ [Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ ２１１(６): １１１７－１１２５.

[６６] Ｎｅｗ Ｃｌａｓｓ ｏｆ Ｓｔｅｅｌ: Ｔａｒｇｅｔｅｄ Ｍｉｘｅｄ Ｍｉｃｒｏｃｏｎｓｔｉｔｕｅｎｔ Ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｉｎ

Ｎａｎｏｓｔｅｅｌ ＡＨＳＳ􀆰 ｈｔｔｐｓ: / / ｎａｎｏｓｔｅｅｌｃｏ􀆰 ｃｏｍ / ｐｒｏｄｕｃｔｓ / ｓｈｅｅｔ￣ｓｔｅｅｌ /

ｎｅｗ￣ｃｌａｓｓ￣ｏｆ￣ｓｔｅｅｌ.

[６７] Ｌｉｕ Ｊꎬ Ｚｈｕ Ｇꎬ Ｍａｏ Ｗꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ Ａ [Ｊ].

２０１４ꎬ ６０７: ３０２－３０６.

[６８] Ｌｉｕ Ｊｉｎ(刘　 觐)ꎬ Ｚｈｕ Ｇｕｏｈｕｉ(朱国辉). Ａｃｔａ Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａ Ｓｉｎｉｃａ(金

属学报)[Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ ５１(７): ７７７－７８３.

[６９] Ｌｕ Ｋꎬ Ｓｕｉ Ｍ Ｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｙ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ [Ｊ]ꎬ １９９３ꎬ ２８: １４６５－

１４７０.

[７０] Ｚｏｕ Ｚｈａｎｇｘｉｏｎｇ(邹章雄)ꎬ Ｘｉａｎｇ Ｊｉｎｚｈｏｎｇ(项金钟)ꎬ Ｘｕ Ｓｉｙｏｎｇ(许

思勇). Ｐｈｙｓｉｃｓ Ｅｘａｍｉｎａｔｉｏｎ ａｎｄ Ｔｅｓｔｉｎｇ(物理测试)[Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ ３０

(６): １３－１７.

[７１] Ｑｕｅｋ Ｓ Ｓꎬ Ｃｈｏｏｉ Ｚ Ｈꎬ Ｗｕ Ｚ Ｘꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｍｅｃｈａｎｉｃｓ ａｎｄ

Ｐｈｙｓｉｃｓ ｏｆ Ｓｏｌｉｄｓ [Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ ８８: ２５２－２６６.

(编辑　 惠　 琼)
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第二届材料基因工程高层论坛在北京举办
２０１８ 年 １０ 月 １５ 日ꎬ “中国工程院第 ２７７ 场工程科技论坛———第二届材料基因工程高层论坛”在北京国际会议中心

隆重举办ꎮ 论坛由中国工程院和中国材料研究学会主办ꎬ 北京科技大学、 中国工程院化工、 冶金与材料工程学部、 工

业和信息化部产业发展促进中心、 北京材料基因工程高精尖创新中心共同承办ꎮ 中国工程院干勇院士、 陈建峰院士、
北京科技大学校长杨仁树、 科技部高新技术发展及产业化司副司长曹国英、 工业和信息化部产业发展促进中心副主任

李进忠、 中国材料研究学会理事长魏炳波院士ꎬ ４０ 位材料及相关领域的院士ꎬ １４０ 余位报告人ꎬ 以及来自国内外材料

领域的高校、 企业单位的专家学者、 青年学生等 ９００ 余人出席论坛ꎮ 开幕式由论坛主席谢建新院士主持ꎬ 杨仁树校长

致欢迎辞ꎬ 李进忠副主任、 曹国英副司长、 陈建峰院士先后致辞ꎮ
主论坛中ꎬ 北京科技大学谢建新院士、 钢铁研究总院王海舟院士、 中国科学院物理研究所汪卫华院士、 日本国立

物质与材料研究所徐一斌教授、 挪威科学与工业研究院杜强教授分别作了专题报告ꎬ 分享了材料基因工程前沿领域的

国际发展动态和最新研究成果ꎬ 探讨了该领域的关键问题和发展策略ꎮ
１５ 日下午及 １６ 日进行的 ５ 个分论坛分别以“材料高通量计算与设计”、 “材料高通量制备与表征”、 “材料服役与

失效行为高效评价”、 “材料数据库与大数据技术”、 “材料基因工程技术应用”为主题ꎬ 现场气氛热烈ꎮ
本次论坛为从事新材料基础研究及材料基因工程领域的众多专家学者提供了合作交流的平台ꎬ 将进一步提升我国

材料基因工程技术的研究水平、 有力推动新材料学术研究与产业的创新与发展ꎮ
(本刊通讯员　 张雨明)
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第五届国际材料与试验高端论坛在北京召开
２０１８ 年 １０ 月 １５ 日至 １８ 日ꎬ 由中国工程院主办的“第五届国际材料与试验高端论坛”在北京国际会议中心成功召

开ꎮ 论坛同期召开了由中国钢研科技集团有限公司(ＣＩＳＲＩ)与中国金属学会分析测试分会联合主办的“ ＩＣＡＳＩ􀆳２０１８ ＆
ＣＣＡＴＭ􀆳２０１８ 国际冶金及材料分析测试学术报告会”和由中国合格评定国家认可委员会(ＣＮＡＳ)主办的“第六届中国能

力验证论坛”(６ｔｈ ＰＴ)ꎮ 中国工程院化工、 冶金与材料工程学部第十届学部主任刘炯天院士担任大会主席ꎮ
１６ 日举办的论坛联合大会由刘炯天院士主持ꎬ 中国工程院王辰副院长、 中国钢研科技集团有限公司张少明董事长

分别致辞ꎮ 大会特邀报告由屠海令院士、 毛新平院士、 国际钢铁工业分析委员会我妻和明副主席、 李仲平院士先后主

持ꎬ 共邀请了 １３ 位国内外知名专家以“材料与试验技术创新及标准化助力质量提升”为主题ꎬ 就材料研究、 试验技术、
结果评价及标准化等方面展开了专题报告与深入研讨ꎮ

本次论坛共有千余位国内外相关领域的专家、 学者、 技术人员出席ꎬ 充分研讨新材料新技术发展、 标准研制与应

用、 质量基础设施建设等问题ꎬ 推进了我国材料与试验技术及标准化工作的发展ꎮ
(本刊通讯员　 张雨明)

６３８


