
摘要

先进高强度汽车钢在具有高强度的同时也具有良好的塑性，这一优点使其可以在

降低车身自重的同时，兼顾到其安全性，因此开始逐步被应用到汽车车身设计中。其

中相变诱导塑性钢(TRIP：TRansformation．induced plasticity)和双相钢(DP：Dual Phase)的

研究较为深入。TRIP钢是通过双相区退火后在贝氏体转变温度区间等温获得，室温组

织主要为铁素体、贝氏体和残余奥氏体，其中残余奥氏体约为10．20％，在应力或应变

作用下，残余奥氏体在转变成马氏体过程中诱发塑性并提高强度；DP钢则是由双相区

退火和随后淬火获得，室温组织为铁素体和马氏体两相组成，铁素体具有良好塑性，

马氏体具有较高强度，这种组织特征使双相钢具备连续屈服和高的初始硬化速率。

激光拼焊板在汽车结构中应用广泛。本文采用二极管和YAG两种激光焊方法，

研究了TRIP和DP两种高强钢焊接接头的组织和力学性能特征。

在AI．TRIP钢的二极管激光焊中，焊缝主要由6铁素体和上贝氏体组成，并含有

少量的马氏体、下贝氏体和残余奥氏体(薄膜状和块状)；焊缝凝固以6铁素体为初生

相，室温下呈现骨骼状。焊缝冷却速度的增加降低了铁素体含量，但未能改变凝固模

式；而Si．TRIP钢焊缝则是由单一的马氏体组成。对两种焊缝的动态和静态拉伸试验

并未发现焊缝性能对拉伸速率表现出显著的敏感性，但Al合金焊缝的强度与塑性乘积

的下降要低于对应的Si合金化焊缝。Al和Si两者均能延迟贝氏体等温过程中碳化物

的析出，但对焊接性的影响却截然不同。

DP钢焊接的主要问题是焊接热影响区软化，这是由于马氏体回火分解所造成的。

二极管激光焊因具有较大的焊接热输入，从而表现出比YAG激光焊更严重的软化。

时间常数，c可以将两种激光焊下的软化区统一起来，随着时间常数的增加，软化越严

重，并最终达到一平台，即最大软化处。而且，在二极管激光焊的最大软化处，硬度

的下降与母材的马氏体含量线性相关，混合率定律可以用来解释软化区的硬度变化特



征。YAG激光焊焊缝的硬度与母材碳含量线形相关，组织为马氏体，随着碳含量增

加，二极管焊缝的组织会由铁素体和贝氏体逐渐向全马氏体过渡

另一方面，在双向应力的冲头试验中(LDH：Limited Dome Height)，软化区的形成

大大地削弱了DP钢激光拼焊板的成形性能，下降为母材的50％，而且断裂模式发牛

变化，裂纹总是不无例外地发牛在软化区并沿软化区扩展，铁素体基体与二次相(马氏

体及回火马氏体)之间力学性能的不均匀性导致变形过程中两相变形的不均匀性，并在

界面诱发裂纹。软化区成为影响DP钢拼焊板成形性能的控制因素，织构则制约了母

材的成形性；而传统的低合金高强钢HSLA具有与母材相当的成形性，开裂源于焊

缝，垂直于焊缝向母材扩展。就成形性而言，DP和HSLA钢对焊接加工表现出不同

的敏感性。

关键词：TRIP钢，DP钢，激光拼焊，组织，力学性能，软化和硬化，成形性。



Abstract

The combination of high strength and good ductility enables the adVancedhlgh strength

steel(AHSS)tobe progressively used in the car body design，reducing the c甜眦19ht but no‘

impairing its safety．Among the AHSS，TRIP and DP steels are mostly recognlzed by auto

makers．TRIP steel is obtained through intercritical annealing foliowedbY subsequent

quenching．Its microstructure at room temperature is composed of ferrite’banite and胁1ned

austenite．The voIume fraction of retained austenite is kept about 1 0_20％·That the rc伽ned

austen．te transf0仰s int0 martensite under the stress or strain will introduce plasticity
and

enhance its strength．DP steel is manufactured by a two·step heat treatment，n锄ely

intercritical annealing and quenching．The
microstructure at room temperature conslsts oI

ferrite and martensite． Ferrite has good ductility while martensite possesses hlgh strength·

The unique microstmctural makeup enables DP steel to yielding continuously锄d possess a

hi曲initial hardening rate·

Laser tailor-welded blanks have been widely used in car body·

the research on microstructure and mechanical properties of TRIP

This thesis iS devoted tO

and DP welds under two

welding processes，namely
diode and YAG IaSers．

． ．

In the diode Iaser welds of AI．TRIP steel，the fusion zone is composed of O ferrite,

upper bainite，few martensite，lower bainite and retained austenite(filmy锄dblocky)·

Fusion zone solidifies with ferrite as the primary phase and assumes skeletal mo叩hology·

The increase of the fusion zone cooling rate leads to the ferrite content decrease but does not

change the solidification pa吮m． Si-alloyed TRIP steel fusion zone under diode laser

welding process composes of martensite． Fusion zones’tensile propertY is not sensltlVe to

strain rate dynamicaily
and statically．The strength-ductility product of AI-alloYed tuslon

zone decreased less that of Si．alloyed steel compared to their respective base metal·Al an删1

can both supprcSs the carbide precipitation in the bainitic holding temperatu。e。ange·

However’they haVe markedly different influence on weldability·

Ill



Softened zone formation in the heat affected zone(HAZ)，which is one of the most

prominent problems in DP steel welding is attributed to martensite decomposition．The

diode laser welding process develops a more severe soft zone than YAG laser welding．Time

constant introduced can enable the comparison of tWO softened zones．With the increase of

the time constant，softening happens more severely tilI levels off and then maximum

softening stage reaches．The decrease of hardness in the maximum stage is proportional to

the base metal martensite content．The law of mixture is applicable tO the softening

behaviour．YAG welded fusion zone hardness is linearly proportional to base metal carbon

content and fusion zone is exclusively composed of martensite．And with the increase of

carbon content，fusion zone composition of diode laser weld transfers from ferrite and bainite

to fully martensitic microstructure．

On the other hand，softened zone formation markedly deteriorates the DP tailored

blanks’LDH formability under the biaxiai stress．The decrease from the parent metal is about

50％。The fracture Occurs invariably at the softened zone．The inhomogeneous mechanical

property between ferrite and martensite lcads to the void or crack nucleation between

boundaries．Softened zone override the influence of rolling direction on tailor welded blanks，

formability，which is the case in parent metal．However，the tailored welded blanks of HSLA

have similar formability to its parent metal．The fracture initiates at the fusion zone and

propogates to the unaffected base metal perpendicular tO the fusion zone．In terms of

formability，DP and HSLA have different sensitivity to welding process．

Keywords：TRIP steel，DP steel，Laser welding，Microstructure，Mechanical property，

Softening and hardening，Formability．
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1 1先进高强钢的特点

第一章绪论

节省燃料和保证安全的要求成为高强度钢在汽车工业中稳步增K的驱动力。与其

它材料，如轻金属铝、镁、坦料以及复合材料相比，高强度钢除了可减轻车身的重量

外，而月加上工艺类似于传统的低碳钢，因此，在减轻车身自重的同时，其制造成本

并没青日月显的r升，而且具有优良的力学性能。从不同种类钢材的挣伸强度和延伸牢

(oj成形性能密切相关)的关系罔中(如图1．1所不)可以看到，先进高强钢(AHSS：

Advanced High Strength Steel)，尤其是双相钢(DP Dual Phase)和相变诱导塑性钢(IRIP：

TRansformation—Induced Plasticity)，具有高强度的l司时，f!王具有良好的塑性，刚此具有

良好的碰撞性能，即在碰捕过程可H吸收大量的能量．提高了汽车的安全性。图I一2

为钢的强度f扯5％应变下的流变应力1与冲击吸收能量之间的关系，发现DP和TRIP

钢比其它铡的冲击性能更为优良，这丰要是因为源于它们特殊的组织特征，芙丁组织

特征及奠对钢性能的影响将在后面以叙述。

Tensile Strength{MPa)

圈1．1小同级别钢的拉伸强座．延伸率关系⋯

Fig I·I sⅡen毋h-Elongation relationshipsforlow sⅡength，conventionalItSS，andAdvancedHSS steels
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0"6(5％)(MPa)

图1．2在5％应变时的流变虑力与冲击吸收能最的关系‘2】

Fig．1-2 The relationship between flow stress and absorbed engery at the strain of 5％

1．2双相钢(DP钢)

1．2．1／jD-r路线图及组织特征
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图1．3 Fe-C二元相图及双相钢的加工路线图

Fig．1—3 Fe-C binary phase diagram and route for dual phase steel processing
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双相钢是由低碳钢或低碳微台金钢通过两相区的热处理(即临界温度区间内退火和

随后的淬火，如图1-3所示)或控轧控冷得到。双相区的退火温度决定了奥氏体含量及

其周溶碳含量，从而决定了奥氏体的淬透性；而冷却速度决定了奥氏体将以何种方式

(扩散型或切变型)完成转变，这些加工历史以及组织的变化将直接影响最终的力学性

能。快速冷却时，奥氏体会完全转变成马氏体，从而在室温下获得由马氏体和铁素体

组成的双相组织，如图l-4所示。处于初始状态的双相钢，铁索体中的位错密度分布

不均匀，在紧邻马氏体处的位错密度较高，而心部则较少；而在慢冷过程中，首先奥

氏体的尺寸会因为铁素体的形成而变小，这些铁素体会依附在先析出的铁素体上形成

并长大，因此称其为外延铁素体，随着冷却过程的继续，余下的奥氏体(更加富碳)会

转变成马氏体、贝氏体或珠光体，最终的组织构成取决于冷却速度和合金组分。

匝Ⅱ殂圜一

图i-4职相钢的室温组织构成O：铁翥体：M：马氏体尸

Fig 1-4Typicalmia啦帆咖揩0f dIIm岫咖dm r∞m佃mpenatl珊(F：f口rite,M：Mectonsi蝴

1 2．2力学性能

双相钢的力学性能具有以下特点：1)连续屈服行为，即应力一应变曲线呈现光滑的

拱形，无屈服点延伸。这就避免成形零件表面的起皱：2)高的加工硬化速率．尤其是
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初始加工硬化速率(d o／de)，这样，只要在很低的应变下，就可使双相钢的流变应力达

到一个很高的值：3)低的屈服强度，这使冲压件易于成形，回弹小，而且对冲压模具

的磨损小；4)高的抗拉强度，由于屈服强度低，抗拉强度高，因此屈强比高，这就使

得构件在成形时的强度低，成形后的强度高，所以成形后的构件具有高的压溃抗力、

撞击吸收能和疲劳强度：5)均匀伸长和大的总伸长率。因而，双相钢具有较高的综合

力学性能(抗拉强度与伸长率的乘积值大)。

1)连续屈服

研究表明【4】，不连续屈服需要满足三个准则：1)变形之前，可动位错密度低；2)

变形过程中位错快速增殖；3)位错运动速度显著地依赖于施加应力。体心立方结构的

铁素体满足条件2和3，所以认为高密度的可动位错是双相钢具备连续屈服特征的丰

要成因；Rashid指出【51，经过临界温度区间淬火后，伴随马氏体形成而引起的体积膨

胀会在邻近的铁素体中引进大量的位错；而Gerbase认为【6】马氏体转变过程中产生的残

余应力起丰要作用；Speich[7】认为，高的可动位错密度和残余应力共同促使了连续屈服

行为，Sukuma等人【8J通过试验证实了这一结论的正确性。不论是基于何种机制，连续

屈服行为是双相钢区别于其它低合金高强钢的一个明显的力学特征。

2)加工硬化

关于双相钢的加工硬化行为已存在大量的研究⋯31，与其它钢种不同，双相钢在

单向拉伸下的加工硬化过程十分复杂，可以分为三个应变区域。Cribb和Rigsbee[91试

验中观察到加工硬化的三个阶段，如下所示：

l一(应变量为～0．1．0．5％)：由于马氏体和铁素体应变的不协调性，从而在铁素体

中快速形成后应力积累(build up of back stress)，消除残余应力而引起的迅速加工硬

化：

II一(应变量为～0．5．4％)：由于铁素体的塑性流变受到周围强硬的且不易产生塑

性变形的马氏体相约束，铁素体的加工硬化速率下降；

4



钢铁研究总院博士论文

III一(应变量>4％)：位错胞组织形成、动态回复、交滑移以及马氏体相的最终屈

服等将成为铁素体进一步变形的主要影响因素。

双相钢的这种加工硬化行为，能够提高材料在成形过程中应变分布的均匀性，成

形时，有助于防止早期凸耳和褶皱的发生。

1．2．3力学性能的影响因素

很多因素都可以影响到双相钢的力学性能，如马氏体和铁素体的特征(相对含量、

晶粒尺寸和形貌)【14-31]、应变速率陋35】和外延铁素体136-381等，其中第一个因素起主导作

用。

纤维复合物模型以及连续体力学模型可以预测双相钢的变形行为【14-16]，而且铁素

体／马氏体界面之间的原子具有很好的匹配，因此，双相钢可以视为复合材料f14】，其强

度可以表示为：

O"=O'MfM+盯F(1一厶)(1-1)

仃：拉伸强度，厶：马氏体含量，仃M和仃F分别为马氏体和铁素体的强度。

马氏体的强度主要取决于两个因素：1)精细亚机构；2)位错与间隙碳原子应变场

之间的交互作用。铁素体的强度取决于其晶粒尺寸、置换和间隙原子的含量以及位错

密度和排列，铁素体的晶粒尺寸对第二相粒子马氏体的含量不敏感【171；在临界温度区

间，退火温度的选择所造成的铁素体溶质成分的变化对铁素体的强度影响很小。铁素

体中的位错密度和分布主要与马氏体转变时造成的应力有关，因此，临界退火温度的

不同所引起的铁素体强度的变化主要是源于位错亚结构的变化，然而，与马氏体的强

度变化相比，铁素体的强度变化很小。

关于马氏体的体积分数(Vm)对双相钢力学性能的影响已有大量研究【18珑】，增加马

氏体的比例可以提高双相钢的屈服强度和极限拉伸强度；Bag等人【l 9】指出，当马氏体

含量在55％的范围内，强度会随着马氏体含量的增加而一直增大；Byun[21】和Shent231

也得出了相似的结论，但Vm的范围不同。但是对这种现象的解释则大致相同，即随
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着马氏体含量的增加，马氏体的固溶碳浓度被稀释，造成了马氏体的软化，最终导致

强度下降。

Shen等人【23】通过SEM观察发现，在进行拉伸试验时，应变在两相上的分布并不

均匀，这与Rashid和Cperk的研究结果一致【241。当钢的含碳量一定时，随着马氏体含

量的增加，两相之间应变差别减小，在铁素体充分变形后，载荷会通过马氏体／铁素体

界面向马氏体转移，从而导致了马氏体的变形。

大量研究表明，双相钢的拉伸强度与马氏体含量呈线性关系，而Jena等人【25】对

Fe．1．5Mn．0．1C和Fe．1．5Mn．0．2C两种成分不同双相钢的拉伸强度研究发现，非线性关

系可以更好地解释马氏体含量与拉伸强度之间的关系，同时又考虑了铁素体对强度贡

献，关系式如下：

仃=仃F+(D茜一盯F k+XM(gCofM)¨2(1-2)

同时，双相钢的屈服强度和拉伸强度也遵循Hall．Petch关系【261，即

仃=盯D+趔j“2(1-3)

其中出为铁素体的平均自由路径，斜率k随着马氏体含量的增加而增加。对于屈服强

度，cr0不受马氏体含量的影响；对于拉伸强度，％随着马氏体含量的增加而增大。

铁素体晶粒尺寸和马氏体含量对屈服强度的影响可以用推广的位错塞积模型进行解释

1261
O

基于Ashby的加工硬化理论和位错塞积模型，可推导出一个用来解释双相钢流变

应力和组织参数的更加一般的关系式，流变应力对铁素体晶粒尺寸的依赖遵循Hall．

Petch关系式，但形式不同，新的方程式如下【27】：

仃=盯：G，厶，d，)+K1G，厶，d。p；¨2(1-4)

其中，Hall．Petch参数如下：

6
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小¨彳舣割1／2⋯恃卜盎卜}
小。K爿+c盘卜¨5，

在考虑铁素体晶粒尺寸df和马氏体岛尺寸dm的影响时，如果dm一定，流变应力与

d；¨2之间呈线性关系；当df一定时，流变应力与d；“2也遵循近似的线性关系，但K1

要比第一种情况时大。而且，这个模型与基于修改的混合率模型和沉淀强化理论的关

系式相吻合。关于马氏体含量、形貌、铁素体晶粒尺寸等因素对双相钢拉伸力学性能

影响的试验研究还有很多【28-311。

1．3相变诱导塑性钢(T RI P钢)

1．3．1马氏体和TRI P钢

TRIP钢，即相变诱导塑性钢，是指以化学不稳定状态下存在的奥氏体(相)通过附

加的力学能量而诱发马氏体相变，并在马氏体转变时伴生着很大的延伸率。马氏体转

变以切变方式进行，即在转变过程中，溶质原子(碳)不扩散，而转变只有在低于一特

定温度时才能发生，这个温度称为马氏体转变的开始温度，即M。，随着过冷度的增

加，转变的百分数也随之增加，从而定义出马氏体转变的结束温度Mf，即95％的奥氏

体完成转变时的温度，与M。不同，Mf没有多大的意义。

研究发现，在应力／应变作用下，马氏体转变可以在高于M。温度下完成[39】，Pl-jJn

应力可以弥补马氏体转变时驱动力的不足【401，温度越高，需要的外加应力就越大，但

是高温奥氏体强度低，当诱导马氏体相变的应力超过了奥氏体的屈服强度时，塑性应

变将先于相变发生。所以，应力诱导马氏体相变存在一温度极限，即Md，高于这一温

度，在应力作用下，奥氏体只会发生塑性变形，如图1．5【4lJ所示。

Zackay等人【42】首次应用T刚P效应开发了具有高伸长率的T刚P钢，然而钢中贵重

金属Ni的含量很大，限制了这类钢的应用。在上个世纪80年代，在低合金高强钢Fe．

7
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0．2C．(1．2)Mn．(1．2)Si中也发现了TRIP效应【431，组织为50．60％的他形铁素体，20．30％

的无碳贝氏体，剩余相为高碳残余奥氏体以及少量马氏体。这类TRIP钢不含有贵重

金属，因此具有一定的经济性。

∽
∽

2
JJ

∽

慨嵋‰删ure鸭
图1-5应力／应变诱导马氏体相变机制示意副411

Fig．1-5 Schematics showing the stress／train induced martensite transformation

1．3．2组织演变

h

TRIP钢可以通过热轧和冷轧两种方式获得。热轧通常是在全奥氏体状态下进行

的，轧制后冷却到室温，并严格控制轧制后的冷却速度。然而，在通常情况下，两步

的退火处理可以获得更理想的组织，即在临界温度区间退火和贝氏体转变温度区间退

火，如图1．6所示。室温下的典型组织如图1．7。

TRIP钢中的残余奥氏体与贝氏体转变所导致的不完全性有关【451，尽管贝氏体铁素

体可以无扩散牛长，但在贝氏体形成过程中，碳会大量向周边的奥氏体中分配，而

Si、Al和P等元素可以抑制碳化物的析出，使碳可以固溶在奥氏体中。在随后冷却过

程中，富碳奥氏体很稳定，不会发生马氏体转变，便会一直保持到室温№i。随着贝氏

体转变进行，奥氏体的碳含量不断增加，变得越来越稳定，在随后的冷却过程中不会
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发牛马氏体转变，由于富含町以抑制碳化物析出的元素，也不会寝牛分解。如果奥氏

体的碳含量不足时，部分奥氏体可能会转变成马氏体，另一方面，随着贝氏体转变温

度区问等温时间的延长，就会形成更多的贝氏体，从而未完成转变的奥氏体数量就会

减少。所以，在贝氏体温度区问的等温时间居于中等时，町以得到最大量的残余奥氏

体。因此，叭氏体转变对于室温组织特征和力学性能起着十分重要的作用【”I。

图I．6TPJP钢的加工下意图14 I

Fig I-6 Schematic diagr锄lforpmcessingTRIP steel

图1．7室温F TRIP钢的典型组织⋯

Fig 1-7Atypicalmultiphasemierostructure ofamodemTRIP—assisled steel，

p+￡{iE{
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1．3．3合金元素

除碳外，TRIP钢在设计过程中会加入一些合金元素，主要目的是：优化残余奥氏

体的比例；控制贝氏体等温过程中的碳化物析出；增加铁素体硬度以及淬透性，从而

避免在贝氏体转变之前发牛珠光体转变。

加入Si可以强化铁素体，提高强度；抑制贝氏体转变过程中碳化物析出，获得富

碳奥氏体；当碳含量一定时，合适的Si／Mn比例有利于消除带状组织，增加残余奥氏

体含量，并提高其塑性【481。

Al和P也可以抑制碳化物的析出【44】，但不会强化铁素体，因此，采用Al合金化

的TRIP钢强度要低于对应的Si．TRIP钢144,49]：而且，Al合金化的TRIP钢中的铁素体

含量要高于对应的Si合金化钢，因为前者在较高温度时就开始由奥氏体向铁素体转

变，而且具有较快的转变动力学。P可以强化铁素体，P和Si在一起使用时，对残余

奥氏体的形成十分有利‘501。但应该限制P的含量，否则会在铁素体和奥氏体中析出磷

化物【5l】。除此以外，根据不同的要求，T对P钢中常常加入的合金元素还有：Nbt52’

551、Cu【56】、Bt571和N158】等。

1．3．4力学性能

与其它同强度的钢相比，TRIP钢具有更优异的均匀伸长和优良的塑性1591。但与双

相钢不同，TRIP钢一般不会表现出连续屈服，尽管连续屈服有助于材料的成形性，即

可以避免拉伸变形或Liider带的产生【硎。双相钢的逐渐屈服(gradual yielding)舭要
源于铁素体中的自由位错，而在TRIP钢中，贝氏体转变很难有效地在铁素体基体中

诱导自由位错的形成161|。

TRIP钢优异的均匀伸长源于亚稳的残余奥氏体在应力或应变作用下的马氏体转

变。在残余奥氏体的变形过程中，由于马氏体转变时引起的体积膨胀，原始残余奥氏

体周边的铁素体会衍生出大量的位错，Jacques等人通过TEM观察到了这种现象【621，

而这些新产生的位错会参与到材料的变形中去。

10
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1．3．5力学性能的影响因素

影响TRIP钢力学性能的因素很多，如相比例【63】、残余奥氏体的稳定性【“‘691、试

验参数[70-721以及应力．应变状态[73,74]等，其中最重要是残余奥氏体的热力学稳定性，获

得尽可能多的稳定残余奥氏体是提高TRIP效应的前提。

残余奥氏体的稳定性在贝氏体转变后就已经确定，在贝氏体转变过程中，贝氏体

铁素体的形成使得板条间以及周边的奥氏体富碳化，如果残余奥氏体的碳含量足够

高，且碳化物析出被抑制，马氏体转变的Ms点低于室温，因此，在室温下仍然会保

留一定量的残余奥氏体。

残余奥氏体的稳定性包括热力学稳定性和机械稳定性，关于其稳定性的研究，已

提出了诸多的物理方法[64,651，增加奥氏体中的碳含量可以降低马氏体转变驱动力。除

了固溶的碳含量，晶粒尺寸也会影响奥氏体的稳定性，一般而言，细晶粒可以提高其

稳定性。通过单个奥氏体晶粒的原位同步X射线观察发现，可以用如下公式来衡量奥

氏体的稳定性【鲫，

M。=Mso—Axc—By；¨’(1-6)

前两项是反映Ms与碳含量)【c关系的Andrew方程，第三项反映了Ms对奥氏体晶

粒尺寸的依赖关系。文献中【67】论述了TRIP钢中残余奥氏体的三种稳定机制，分别是

马氏体无热形核中晶核的不足、合金元素的分配以及晶粒的尺寸，其中，碳富化所导

致的化学稳定性最为显著。

TRIP钢中的残余奥氏体基本上处于两个位置：铁素体基体，且远离贝氏体；贝氏

体板条间的残余奥氏体薄膜。这两种残余奥氏体也具有不同的稳定性，位于板条间的

残余奥氏体在变形过程中较为稳定‘6引，因此，那些沉淀在铁素体基体上的孤立残余奥

氏体更有助于改善TRIP效应。而且，残余奥氏体与周边相的交互作用会剧烈地影响

其稳定性，等温退火冷却过程中形成的马氏体以及铁素体的强化都将对外加应力起到

一个屏蔽作用，或者说，铁素体硬度的增加将会明显地延迟应力向残余奥氏体的传

输，从而延缓了TRIP效应的启动【69】。
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1．3．6应力／应变诱导马氏体相变

0．【)0 O．05

Tme Strain

O．2S

图1．8应变诱导形成的马氏体含量量与真实应变之间关系蚓

Fig．1·8 Kinetics of the strain-induced martensite formation．each curve represents a steel with different

carbon content of the retained austenite

在应力／应变作用下，TRIP钢中的残余奥氏体可能会发牛马氏体相变，应变诱导

马氏体相变过程可以用图1．8解释。在开始阶段，快速转变是源于变形过程中引进的

大量形核位置，随着应变的增加，转变速度减慢，直至停止，这就是所谓的机械稳定

性，为共格转变的固有特征。

TRIP钢中残余奥氏体在应力／应变作用下的动力学过程用下面方程描述【751，

In∽。)一ln以)=ke(1-7)

12
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巧。为残余奥氏体的初始体积分数，巧为在应变占下，未转变残余奥氏体的体积分数。

同时，未转变的残余奥氏体可以用塑性应变、变形温度、化学成分和原始残余奥氏体

含量的函数形式表达【761：

ln(Vr。)一ln(_)=k。△G∥，s(1-8)

AG∥7=一AG芦。=一(G4一G7)(1-9)

AG∥是奥氏体和马氏体的自由能差。毛为0．002017 J／mol。

这些模型都可以精确地解释应变诱导马氏体相变的动力学。

1．4焊接性研究现状

目前，关于DP和TRIP钢的焊接性研究，主要集中在电阻焊焊接方法上，同时也

有少量的激光焊、搅拌摩擦焊和电弧焊研究。关于拼焊板的成形性研究，主要为激光

拼焊，下面将对这两种钢的焊接问题和拼焊板的成形性加以描述。

1．4．1热影响区软化

图1-9为双相钢电阻焊焊接接头的硬度曲线和对应接头的宏观形貌，在硬度分布

曲线上，部分热影响区的硬度值低于母材，即发生了软化，软化是由于母材中马氏体

分解所致，尤其在采用大线能量焊接方法时更加严重，如电弧焊；而且材料的成分、

热输入和预应变处理等均会影响软化区的硬度变化，例如，在对贫合金元素的双相钢

研究中发现，增加热输入和预变形都会加大热影响区的软化【78】。

热影响区的软化会降低焊接接头的整体强度，成为整个接头的薄弱区域，在接头

拉伸时，在软化区颈缩，且应变也主要集中在这一区域【791。

关于软化区的组织特征，有人采用等温热处理方法进行研究【80-831，发现双相钢中

马氏体相的回火分解产物与完全淬火的含碳合金钢相似【81】，即随着热处理温度和保温

时间的变化，析出的碳化物种类也不相同。Chang也对双相钢在等温和等时条件下的
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回火组织和力学性能进行了详细研究剐。回火软化尽管会明显降低钢的拉伸强度，但

对屈服强度的影响并不明显，而且有助于整体回火钢板成形性能的改善1851。

●-_-电 疗．．-’r：二一
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图l母电阻焊双相钢接头的宏观结构及其硬度分布”日

Fig．I-9Vickersmicroindcntafion ha—ncss variation∞r∞sweldsdlawnintheloD r删offigures

对于TRIP钢焊接，相关的文献很少，而且主要是针对si舍金化TRIP钢的研究

【眠明，在焊接接头的硬度分布曲线中，如图l—10所示，焊缝出现了明显的硬化，组织

几乎为单一的马氏体，而与双相锕不周，接头中没有发现任何软化，这可能与激光焊

的热输^和母材的组织构成有关。

o一工一。酆口私工嘘。挈一
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型1．10C02激光焊Si．TRIP钢接头的硬度分布1“1

ng l-10Hardnessdistribution neⅡweld ZOrle ofSi-TRIp steelwithCO 2laserwelding

1．4 2焊缝硬化

对两种DP600双相铡的电阻焊试验发现㈣，即使碳当量在0．253和0．228这一如

此低的水平下．焊缝仍t要为硬脆的马氏体．马氏体的形成削弱了接头的塑性，尤其

是抗冲击性能㈣。电阻焊焊缝马氏体的形成与电阻焊的特点有关，即冷却速度快，即

便对于碳当量更低的低合金高强钢和双相钢焊接，也会出现类似的硬化现象Is⋯。所

咀，焊缝硬化可能足DP钢焊接的又一问题，如图1-9。

对于引台金化TRIP钢‘“”1，加入Si主要是为了抑制贝氏体等温转变过程中的碳

化物析出，以获得数量一定且稳定的残余奥氏体，但是，在焊缝冷却过程中，sl提高

了淬透性，促使了马氏体在焊缝形成，所以，与DP钢相同，这类合金化的TRIP钢

也具缶了严重的焊缝硬化倾向，如图1—10的接头硬度分布所不。为了提高电ⅡR焊焊接
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接头的综合力学性能，有人采用现场的焊前和焊后热处理，从而将接头的冲击吸收能

提高了40％1901。

1．4．3接头的硬度分布对性能的影响

电阻焊接头的失效模式

2．50

2．30

2．1 0

1．90

1．70

E1．50
_

1．30

1．1 0

0．90

0．70

0 50

B

1．∞ 1．20 1．40 1．∞ {．80 2．00 2．20 2，40

Hmax／Hmin

图1．1l电阻焊接头的断裂模式与硬度比值和母材板厚t之I．日J的关系【77】

Fig．1一l l Process map showing fracture mode development dudng tensile-shear testing in terms of

hardness ratios and initial sheet thickness，t．Welds associated with points falling above the dotted line

failed by interfacial fracture，while those falling below the dashed line failed by buUon—pullout．

16
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MaryaI”】采片j电阻焊方法研究了双相钢单焊点和多焊点接头的拉伸剪应力和断裂

模式．得出了电阻焊接头扣伸剪应J3(TSF：Tensile Shear Force)与焊点尺寸(d)之间的经

验公式(I-10)U．TAPlj来判断断裂模式的l临界焊点尺、r l-(1】)：

TSF=975d1
63

f1-10)

de=F(t，H。√H。。。)(1-11)

t：板厚，II舳川。。。HAZ最高和最低硬度比。

公式I—11给出了对于特定焊点尺寸的电阻焊蛘点承受剪切载荷的能力，而且这

参数与接头的虽高和最低硬度有关。总结不同级别敢相钢的试骑结果，绘出了电阻焊

接头的断裂模式々被焊母材板厚和硬度比值H⋯／H。，。之问的关系，如阿1．1l所示，

即硬度特征会改变电阻焊接头的断裂模式。

而对于出现软化区的电阻焊接头，在拉伸过程中，软化区成为裂纹的起始点，并

决定了接头的断裂模式，如图1．12所示⋯。

圈I．12 DP780双相钢电阻焊接头拉伸时的断裂”I

Fig I-12 Typicalfractured coupon appearanceforDP780material duringtensiletesting
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2)激光拼焊板的成形性

YAG激光拼焊Si合金化TRIP钢，在衡量成形性能的Erichsen试验中，发现拼焊

板成形性能仅为母材的50％峭61，观察接头的硬度分布曲线，未发现软化区，所以高硬

度的焊缝可能是造成成形性能下降的主要因素：在Si合金化TRIP钢和双相钢两者之

间的激光拼焊板成形试验中，发现焊缝的硬化程度越高，成性性能越低【921，但异种材

料的拼焊板在成形试验中引入了大量的未知因素，所以很难确定主要的影响因素；相

同的趋势也发生在TRIP钢及其它低合金高强的激光拼焊板的成形试验中，即焊缝的

硬化程度与拼焊板的成形性能密切相关，图1．13，如碳当量仅为0．016的IF钢

(Interstitial Free)焊后成形性能为母材的95．7％，远高于TRIP钢的43．5％，后者的碳当

量为0．333，且焊缝组织为马氏体【931；在对不同厚度但强度相同的双相钢拼焊板成形

性研究中[941，发现母材的厚度在一定范围时，焊缝硬化为主要因素，且U断裂起始于焊

缝，如表1．1。焊缝硬度与成形性能之间的关系也可以从图1．14得以反映【95】，但是在

所有的双相钢拼焊板中，并没有软化现象。

Fusion Zone Hardness(HV)

图1．13焊缝硬度对激光拼焊板成形性能影响‘931

Fig．1-1 3 The correlation bgtweell the fusion zone hardness and tailor welded blanks’formability
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表1-1取相钢激光拼焊板的成形性能

Tab．I-1 Formabili廿oftliloredweldedblanksofdual ph勰e steel

LWTB Position of Fracture

combination failure height，mm

2 0DP：2 0DP商5 Wdd 35 6

2·0DP：l 8DP国5 Wdd 33·7

2 0DP：l 75DP@5 Wdd 29 8

2·0DP：l 72DP国5 Thinner patent steel 3l 0

2"0DP：卜7DP国5 Thinner parent steel 29 2

2 0DP：卜6DP国5 Thinner parent steeI 23·9

2·0DP：卜5DP@5 Thinner parent steel 19 5

2 0DP：卜0DP国5 Thinner parent steeI 13·3’

．2 0DP：2．OD咆5指厚度分别为2田nun的DP之间拼焊，焊接速度为5m／mln。

∞O

400

一
}300
i
2

i 200

z

100

0

Stretchability of Laser Welds

Mild Steel DP 3401600 TRIP 400口00 CP 680／800

”mmmV／=stI。st。retc⋯habfltt。of⋯”[d。rill x100m鐾：璺篇：黔”。

图1-14焊缝硬度与擞光对接同厚度板材成形性能的关系嘲

F．磬1．14幽加and sl似ohabllnyofbs廿hmwddswithlvyoA麟sheetsofsaanethickness
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1．5课题背景及研究内容

在汽车工业中，电阻焊仍然是一种较为普遍的连接方式，低成本、易于操作和维

护以及可以获得良好的焊接接头是其得以广泛应用的主要原因，但是，电阻焊必须采

用搭接接头，增加了钢板的用量及汽车车身的重量，从而增加了油耗，而且，与檄光

焊方法相比，电阻焊效率低，因此，开展激光焊研究有助于降低车身重量并提高焊接

效率．而且激光拼焊技术在汽车车身结构中的应用越来越广泛，如汽车车身的立柱、

门内板、纵粱地板、行李仓盖、整体侧围等，如图1-15所示【*]。拼焊板在汽车中应用

的最大优势是减少了零件的数量、降低了零件的重量和生产成本，并且增加了结构的

整体性和尺寸精度。但是由于焊缝的存在，即整个焊接接头的组织和力学性能不均匀

性，会对整体的成形极限造成不利影响，并对后继的成形工艺带来挑战。

Cente r Pi／le r

I
J De⋯d
。。●■●

Ploot Pan F ront Door Inner

图I—15拼焊扳在汽车结构件中的应用【州

Fig I-15Thetailorweldedblanks’applicationinatltobody

本文将致力于汽车用高强钢的激光拼焊研究，激光焊分别采用半导体激光焊和

YAG激光焊．两者的主要区别在于光斑尺寸和能量密度，研究材料为Al、si合金化

TRIP钢和马氏体含量不问的DP钢，主要研究内容如下：

熟一每。、．-j、嘏避一～魏I～
一～
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1)对TRIP钢焊接接头的组织及性能表征，研究两种不同合金化元素Al和Si对

焊接性的影响；

2)DP钢焊接热影响区软化和焊缝硬化特征及规律；

3)DP钢焊接接头的组织及硬度特征对拼焊板成形性能的影响。
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2．1试验材料

第二章试验过程

试验材料包括低合金高强钢(HSLA)、双相钢(DP)和相变诱导塑性钢(TRIP)，板厚

约为1．0 mm，为热轧状态，分别来自加拿大的Dofasco(现为Mitta)、Stelco、美国的

USS和芬兰的Rukki等钢厂。主要成分和碳当量如表l所示，代号后的数值为钢的极

限拉伸强度(MPa)。碳当量采用Yurioka公式计掣11，公式如下。

表2-1试验材料的化学成分(州％)
Tab．2-i Chemistry of investigated steels(wt％)

钢种 C Mn MO Cr Si Al CEy

HSLA450 0．056 0．64 0．015 0．09 0．23 0．06 0．14

DP450 0．071 1．43 0．013 0．49 0．04 0．07 0．265

DP600S 0．077 1．83 0．16 0．04 0．10 O．07 0．279

DP600A 0．095 1．84 0．01 0．02 O．36 0．09 0．305

DP600F 0．099 1．47 0．013 0．55 0．23 0．05 0．34l

DP750 0．147 1．98 0．01 0．20 0．23 0．05 0．483

DP780 0．113 2．08 O．18 0．24 0．04 0．09 0．425

DP800 0．147 1．72 0．02 0．6l 0．29 0．06 0．524

DP980 0．132 1．91 0．34 0．16 0．03 O．10 0．474

TRIP780 0．147 2．13 0．12 0．10 0．09 1．73 0．436

TRIP800 0．188 1．63 0．0l 0．02 1．62 0．06 0．526

CEr=c+彳(c)嗟+了Mn+百Cu+2Noi+—Cr+—Mo广+Nb+V+5B]
A(C)=0．75+0．25tanh[20(C—O．12)】

HSLA母材由铁素体基体和沉淀在铁素体晶界／晶内的碳化物构成；DP钢由铁素

体基体和马氏体构成；TRIP钢母材为多元组织，主要由铁素体、贝氏体、残余奥氏体

以及少量马氏体构成。
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2 2试验激光器及工作模式

HAZ

a、热传导世激光焊

／
Keyhole f weId Pool

、 ，』／

hI∥．‘ ＼／ ／广“2

Bealll

(h)小孔模式激光焊

罔2I两种r作模式下激光焊⋯

Fig 2-I Conduction-mode蚰d keyhole·modelaserwelding

现在通用的激光系统仃二种：C02激光器、Nd：YAG激光器和、p导体激光器。奉

文将求用半导体激光器祁YAG激光器产q·的激光作为热源进行焊接试验，两者的工

作方式分别为热传导型fconduction Mode)币l小孔掣(Keyhole Mode)。在热传甘模式下

工作的激光焊，激光的能量被试样表面吸收，然后向周边传递，从而形成焊接熔池；
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小孔模式下的焊接则在工件上形成挥发小孔，金属的持续蒸发加强了熔池对激光能量

的吸收，小孔周围浓缩的蒸汽将会凝固形成狭窄的焊缝，焊接速度快，图2．1为两种

工作模式下焊接熔池截面示意图。而热传导型和小孔型焊接模式的转变取决于激光峰

值强度(Peak Laser Intensity)和激光脉冲的持续时间(Duration of Laser Pulse)，即连续波

激光焊时的能量密度【2】。

由于激光工作模式的不同，导致了焊接过程中热循环曲线的差异，图2—2为采用

上述两种激光焊时热影响区的热循环曲线，在相同的峰值温度(TP)下，半导体激光焊

的热循环曲线要平缓，特别是在冷却阶段。

，、
Y

巴
]
■_J

巴
①
Q
E

辈

Time(s)

图2．2两种不同工作模式激光焊热影响区的热循环曲线

Fig．2-2 Thermal cycle curves in heat affected zone under two different laser welding processes

在本文中，半导体激光器为Nuvonyx ISL-4000L，安装在Panasonic VR．16的焊接

机器人手背上，激光头有四个水冷槽，每个水冷槽带有20个激光半导体，与大多数高

能量半导体激光系统一样，该激光器可以在聚焦面上形成长方形的光束，光束的尺寸

为12 mm×0．9 mm，这种光束可以产生的能量密度为3．7×108 W／m2，不足以达到进行

小孔焊接所需的能量密度【31。Nuvonyx ISL．4000L的激光光斑尺寸可以通过添加额外的

聚焦透镜而减少到6 mm x 0．35 mm，并将能量密度增加到1．9×109 W／m2，即便能量密
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度增大了，但半导体激光焊仍然不能实现小孔焊接，据文献报导，实现小孔焊接需要

的能量密度大约为1010 W／m2【31。

YAG激光器为Haas HL3006D，为一固体激光器，波长为1．06 p．m，主要优点是产

牛的光束可以通过光纤传送，因此省去了复杂的光束传送系统，适用于柔性制造系统

或远程加工，通常适用于焊接精度要求比较高的工件。关于这两种激光的光束特征如

表2．2所示。

表2．2两种激光的光束特征

Tab．2．2 Beam characteristics oftwo lasers

激光类型 功率(kW) 焦长(mill) 光束尺寸(mm×mm)

4 80 12xO．5
半导体

4 40 6xO．35

YAG 3 200 0．6

·粗体为采用两个棱镜时的参数

2．3焊接试验和试样准备

在所有的焊接试验中，接头均采用对接方式，Ar为保护气体，气体的流速为30

l／min，全焊透，即二维的传热方式。

焊后，切取焊缝的截面经镶样、打磨、抛光后用适当的腐蚀剂腐蚀后，腐蚀剂主

要采用I％的硝酸酒精和Lepera腐蚀剂，后者为彩色腐蚀剂，可以将不同的相以不同

的颜色显示。

观察组织的手段有光学显微镜(OM)、扫描电子显微镜(SEM)和投射电了显微镜

(TEM)。采用H．800透射电镜对焊缝的精细组织进行观察，试样的制备过程为：将试

样机械减薄至50 tim左右，冲剪成直径为3 mm的圆片，然后采用4％的高氯酸乙醇溶

液进行双喷减薄，双喷电压在20-30 V之间，温度控制在．20℃以下。

显微硬度测试采用维氏硬度计，加载载荷为500 g，加载时间为15 S。

2．4拉伸试验

为了获得母材、焊缝以及焊接接头的力学性能，在室温下开展拉伸试验。
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静态拉伸试验在bstron拉伸机上进行，拉伸时试验机夹头的速度为1 mm／min，

拉伸试样的尺寸有两种。一种是按照ASTM．E8标准加工，对母材，分别沿着两个方

向进行拉伸，即拉伸方向分别平行于和垂直于轧制织构方向：对焊接接头实行纵向和

横向拉伸，即拉伸方向分别平行和垂直于焊缝；另一种试样是为评价半导体激光焊的

焊缝性能而特制的．试样不包括热影响区和母材，如图2-3，分别在静态和动态下进

行拉伸。

图2-3焊缝拉伸试样

Fig 2-3Couponforfusion zoneteasiletesting

快速拉伸或动态拉伸在s口lit Hopkinson Bar上进行，拉伸试验设备如示意图2_4

关于试验数据的采集和处理，有专门的采集系统和处理软件。

图2-4sdnHopk／monB盯的拉伸机示意图

Fig 2-4 Schematic甜SplitHopklnsonBartestingmachine
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2．5成形性试验

为了评价焊接工艺(不同焊接方法和工艺参数)及母材特征(材料的织构和焊缝方向)

对拼焊板成形性能的影响，对母材和拼焊板开展成形试验，试验为全冲头高度试验

(Full．dome Height Test)，或称为有限冲头高度试验(LDH：Limited Dome Height)，试验

装置如图2．5所示，由一个直径为101．6 mm的冲头和一组模具构成，后者主要起到紧

固试件的作用，从而确保板材的拉延。试验时，仔细调节拼焊板材的位置，使焊缝位

于冲头的中心，冲头的下降速度为l m／min。这种试验的特点是对试板进行等轴向拉

伸，因为在焊缝的横向和纵向两个方向上同时施加相同的拉伸力，从而产生了双向应

力，在拉伸力作用下，试板会一直拉延直至断裂，试验时对裂纹的起始点进行观察，

并用试板刚刚肩裂时的冲头高度或冲头的运行距离来衡量板材的拉伸性能，最大载荷

以及冲头位移等相关试验数据均由冲头载荷．位移曲线获得，有专门的计算机系统记录

(Data Acquisition System)。

冲压试验前，去除试样表面的毛刺、除油并涂上一定的矿物油，以确保板材和冲

头之间稳定的摩擦系数，减少外在的影响因素。夹紧模具在试验前需要清洗，试验板

材的尺寸为150 mmx 150 mm。

c；：：：：，

t‘7 、≮、
‘， ～、

‘’ 、、

一⋯t懿J
夕’ 、：： L A

一仓 仓 仓
图2—5有限冲头高度(LDH)试验示意图

Fig．2-5 Tooling geometry of Limited Dome Height test
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3．1前言

第三章TRI P钢焊接接头的组织特征

在TRIP钢中，为了抑制贝氏体等温转变过程中的碳化物析出，通常会加入合金

元素Si，即CMnSi系列TRIP钢，这类钢通常含有0．15wt％左右的C，1．O．2．5wt％的

Si和1．0．3．0wt％的Mn。Mn是奥氏体稳定化元素，降低C在铁素体中的活度，其本身

不会促使C从铁素体向奥氏体中聚集，但可以有效地提高奥氏体的淬透性

(Hardenability)。但在退火过程中，Mn和Si之间很容易在钢的表面形成一层稳定的氧

化物Mn2Si04，在与液态Zn接触时，这层氧化物会抑制钢的热镀锌性能

(Galvanisbility)【1】。因此，目前TRIP钢主要采用电镀锌(Eletrogalvanised)不是热浸镀

锌(Hot．dipped Galvanized)。为了提高钢板的表面光洁度，一直在研究用其它合金元素

来代替Si，候选元素有AI、P、Cr和Cu等，与Si相同，这些合金元素可以抑制碳化

物(Fe3C)在贝氏体等温转变中沉淀析出【2剖，有利于获得一定量的化学性稳定的残余奥

氏体。

关于Si抑制碳化物沉淀的机制并不十分明确，Pichler[4】等人认为是由于Si不溶于

Fe3c所致。AI是铁素体形成元素，可以增加c在铁素体中的活度【7】’将c从铁素体中

排出并向奥氏体中聚集，而且，与Si一样，Al不溶于Fe3C，可以有效地延缓碳化物

析出【71。

关于AI．TRIP钢的力学性能和镀锌性能，Myer等人is]指出，采用AI来部分地代

替Si可以极大地改善钢的镀锌性能(Galvanisbility)；Maki对无Si的AI—TRIP钢和无Al

的Si．TRIP钢进行对比研究，得出相似的结论【9】；而且，无si的AI．TRIP钢力学性能

同传统的Si．TRIP钢可以得到相同的级别【10】；在单向拉伸中，AI．TRIP与同样级别的

Si．TRIP均显示了显著的TRIP效应【¨】；但与Si的合金化不同，Al合金化的劣势在于

其对铁素体的固溶强化能力低【121。



钢铁研究总院博士论文

3．2试验母材及参数

本章主要对Al—TRIP钢进行研究，并选取一种Si．TRIP钢进行对比。两种TRIP钢

的主要成分如表3．1所示。为了能在室温下获得适量的化学性稳定的残余奥氏体，

T刚P钢通常含有高于1wt％的碳；Mn的加入可以有效地提高淬硬性和强度；Si和Al

是为了抑制贝氏体等温转变过程中的碳化物析出。Si和AI．TRIP钢母材的硬度分别为

25l Hv和221 Hv，除了碳含量差异外，Si和AI因具有不同的固溶强化能力也会造成

两者铁素体硬度的不同。

表3-1试验用钢的主要成分(wt％)

Tab．3—1 Chemistry of investigated steels(wt％)

I钢种(厚度：mm) C Mn Al Si CE

Si-TRIP(1．2) O．19 1．63 0．04 1．62 0．53

A1．TRIP(1．1) 0．15 2．13 1．73 O．09 0．47

采用半导体激光焊，焊接速度为1．O一2．2 m／rain。重点考察半导体激光焊焊缝的凝

固特征和拉伸力学性能，所以加工了不含母材和热影响区的拉伸试件，分别进行静态

和动态拉伸试验，拉伸速率分别为10‘3 s。1和1．5x103 S～。

3．3试验结果

3．3．1焊接接头的硬度分布

沿接头截面中心线的硬度分布曲线如图3．1所示，AI．TRIP钢接头的低倍形貌如图

3—1中(a)所示，硬度曲线(包括Si．TRIP)存在两个明显特征，即焊缝硬化和热影响区软

化。

两焊缝相比，Si．TRIP钢的平均硬度高于对应的A1．TRIP钢，焊缝的硬化差异主要

是由成分不同所引起，除了碳含量不同外，Si和Al的选择对焊缝组织的形成即硬度起

着十分重要的作用，将在讨论节加以叙述；至于热影响区的软化，可能是母材中的马

氏体／贝氏体或残余奥氏体分解所致，如图3．1中(b)的AI．TRIP软化区的组织特征，有

明显的分解痕迹。
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Distance from Weld Centerline(mm)

图3 1焊接接又截面的碗度分布(jf接速度为1 6 rm'min)

Fig 3一I Weld hardness profiles(welding speed：】6m,min)

目3-2为焊缝硬度随焊接琏度的变化，每个点至少为5个硬度值的、F均。随着焊

接速度的增加，硬度呈现增加趋势，仙变化瞄度根小，所以认为，在、r导体激光焊的

，U焊速度范闸内(即伞焊逐)，焊缝的组织没有发牛根本变化，闻此．下面将选用焊接

速度为1 6 m／mm的焊接接头进行研究。
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Welding Speed(m／m in)

图3．2焊缝硬度随焊接速度的变化

Fig．3-2 Fusion zone hardness varying with welding speed

3．3．2 AI-TRIP钢接头母材的组织特征

1)0M和$EH下的组织观察

光学显微镜下(OM)母材的组织特征如图3．3，连续分布的基体相(灰色)为铁素体，

位于铁素体晶界的是二次相，包括贝氏体、残余奥氏体和少量马氏体，贝氏体和马氏

体为黑色，残余奥氏体为白色，Si和AI．TRIP钢中残余奥氏体的含量约为12％左右。

电子显微镜下(SEM)A!．TRIP钢的组织特征如图3-3(a)中所示，深色相为铁素体基

体，位于铁素体晶界的是马氏体、贝氏体和残余奥氏体，由于马氏体和贝氏体的形成

均涉及到切变行为，所以，在硝酸酒精腐蚀后，具有粗糙表面或者板条状特征，而残

余奥氏体从高温一直保留到室温，未发生转变，表面较为光滑。

4l



(吣AI-TRIP钢

㈣SI-TRJP钢

图3-3母材的组织特征(腐蚀剂为Lepera‘。飞

F嘻3-3Basemetalmicm,smlcture atloomtempefan此(etchedwith Lepera)
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2)SEM和TEN观察

C)暗场像

口dferri[e
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● o-／austel3te

e 0 a martensIte

(d)对称的选R衍劓图谱邗模拟圈

罔3-4AI．TRIP钢在TEM r的组织特征

F19 34AI_TR]P steel microstmcture underTEM observation

H 3-4为透射电了显微镜九IEM)的组织形貌，(a)为明场像：(b)为H月场像中方框

区域的对称选区衍射图谱和模拟图，该图谱足通过对标记的铁索体晶粒倾斜到其对称

的『0111轴上获得，相对于获得H月场像(a)时的位相，已经偏离了几度，方榧内的相为铁

索体；出fd)的选区衍射图谱和模拟图证实(c)中的箭头处为残余奥氏悱的暗场像耳【|与之

相邻的马氏体板条束，获得这一暗场像的反射轴为g-20昕。

b1¨自场像
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、．

、

鼍

、

t
x double diffract0 rl

fcl选区电子衍射图谱和模拟图

图3-5李晶马氏体

Fig 3-5 Twinned malaensite

陶3-5为典型的孪晶马氏体形貌，(砷和(b)分刖为其明场像和暗场像，对应的选区

电r衍射图谱和模拟图如(c)所不，孪晶马氏体在母材中为一稀有相，其形成丰要是由

于碳的聚集所导致，其本身为高碳马氏体。

李晶马氏体的存在与这种钢郇'J)JNTN度有关，在贝氏体等温转变过程中，碳会在

铁索体和周边奥氏体之间进行分配，生成了少量的高碳舆氏体，在随后的冷却过程中

就转变成挛晶马氏体。

a1明场像 fb)暗场像
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●
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曲衍射图谱世对施的模拟圈

KeV

(m能谱(EDS)分析

图3-6碳化物

Fig 3-6Carbides

圆3-6(a)f}【J(b)分别为晶界碳化物的明场和暗场像(如箭头)，碳化物扯母村叶1非

常少见，而且不利于母材中残余史氏体的形成。(a1斗】出现了三组碳化物，选取圆

圈内的碳化物加以分析，(c)为该碳化物在沿f12．别轴上的衍射网谱及对应的模拟

幽．能谱(EDs)分析(d)表明该碳化物为M3C(M Fe，Mn)型。

同时，在母材中发现了少量的M(Martensite)．A(Austenite)组)t：，如图3—7所

不，图中所不的岛状组织形貌虽然与典型的M A组元不相同，1：[{由于马氏体和残

余奥氏体交错分布于一个岛状组织中，所以将其归为M“组元。
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(a)M-A组元(明场像) (b)残余奥氏体(暗场像)

c)马氏体(暗场像)

图3．7M．A组元

Fig 3-7 M-A constituent

3．3．3 TRI P钢激光焊接焊缱的组织特征

0M和SEM的组织特征

d1电子衍射斑点



图3{AI-TRIP钢焊缝在OM和SEM下的组织特征

F嘻3-8 Fusion柏∞lni口∞咖c叫eofAI-TRIP steel underOM andSEM obs口V嘶佣

对于AI-TRIP钢，焊缝的平均硬度为334 Hv。图318为AI-TRIP钢焊缝的光学显

微组织，为了提高铁素体与其余相的对比度，采用了硝酸酒精腐蚀后再用Lepera腐

蚀，焊缝呈现出多相组织特征，其中颜色较浅里骨骼状的为铁素体，占整个焊缝面积

的30％，剩余相太多具备板条状形态．这些板条组织约占焊缝面积的65％．如右上角

的SEM图像所示。

图3-9为Si-TRIP钢焊缝的光学显微组织，与AI-TRlP钢不同，焊缝几乎为单一的

板条状组织，平均硬度为484Hv。根据Yurioka的研究㈣，焊缝中全马氏体组织的硬

度与其碳含量之间遵循下列关系：

Hv=884C+294(3-1)

Hv：焊缝的雏氏硬度，

C：碳的质量百分数(wt9铈。
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通过计算，相应的马氏体硬度为460Hv．略低于试验值。原因可能是由于母材中

的si含量高，si本身为一固溶强化元素。试验值高于预测值从而进一步证实了焊缝组

织的单一性，即马氏体。

图3-9 OM下Si-TRIP锕焊缝的组织特征

Fig 3-9 FusionmmicmstmctureofSi-TRIP stgel∞derOMobsveratio．

2)TEll下的组织特征

图3．10是焊缝在TEM下的低倍形貌，为铁索体和板条组织，板条束之间的位相

大致相同，关于板条组织的具体特征，下面予以详细阐述。
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图3．10AI．TRIP铡焊缝的TEM观察

Fig 3—10 Fusion／．onemicrostructureofAI—TRIP steel underTEM observation

a板条组织

图3-I lra)为组板条组织的明场像，板条是由高位错密度的铁索体板条和位于板

条uJ的残余史氏体薄膜组成；图(b)为条间残余奥氏体的暗场像，采用的反射方向

(reflection)为g-(一1 I-1)T；(c)为选区衍射圈，该选区图是相对于得到暗场像角度下偏转

几度而获得，该图表明条司的残余奥氏体与整齐排列的板条状铁索体符合N—w

(Nishiyama—Wasserman)关系，N-W位相关系在fcc(而心立方)和bcc(体心立方)系统中

出现较为频繁的位相关系，在这种位相关系中，fcc相和bcc相的最密排面是相瓦平行

的，({111)k。／／flto}k。)t而且七c的最密排方向与bcc相的立A体边(cube edge)扣,相互

平行，59(<t 10>f洲<100>bccl。N．W位相关系有12种变体㈦。
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(吣板条组织的明场相(g-·1l·lT) Col}暗场相

·．．二●!．··
．． ●

：：』二 OTaustergte

口qfemle

(0对称的选区衍射图以及对应的模拟图

图3-II板条组织(箭头的指向在明场和暗场相中为相同的地点】

Fig．3-1I La埘microstructrt(mow referstothe sameIocafioainb^出anddarkfieldimage)

图3．12(a)为焊缝中出现的另一组相似板条的明场相，以g；十11-lh为反射方向，

得到残余奥氏体的暗场相，如(b)所示。而且在所有的板条中，残余奥氏体都是以膜状

形式存在于板条间。由获得的选区衍射图和模拟图，如(d)所示，表明两相之间仍然近

似为N-W位相关系。然而，在TEM观察中，也发现了在奥氏体膜和铁素体板条之间

存在其他位相关系，如K—S关系和(1-1·1)g／(Ot-1k，[2111一／[311]a2关系。
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a)明场像 (b)铁素体板条的暗场像(g=O-I 1a

c)残余奥氏体扣的暗场像(g_一I I—IT

d)对称的选区秆』射图和模拟圈

口口ferdte

口o Y austenite

图3-】2扳条组织(箭头在硝场和暗场像r}t均指向丰L|同的位置)

Fig 3-12 Lathymicmstructure rarrow referstothe samelocationin bright卸d dⅡk 50ldimage

52
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类似于图3-ll、3．12中的板条组织在焊缝中大量存在，这些扳条组织与传统的上

见氏体和马氏体组织十分相似，目前，还无法通过投射电镜手段进行区分，除了形貌

外。两者的晶格常数和晶体结构也十分相似【l目，所以无法通过选区电子衍射将板条状

的贝氏体铁素体和马氏体区分开来，因为两者晶格尺寸的差别会被湮灭在电子衍射的

测量误差范围之内。因此．采用纳米压痕技术对这类板条组织加以辨别，试验中采用

Berkovich压头，测量时材料的变形为等应变速率。试验数据如图3-】3和表3·2所示。

与文献中的数据对比可以断定嗍，1、3、5纳米压痕处的相为铁素体，2、4、6为上贝

氏体，文献中对应组织的纳米硬度(铁寨件：3 5-4Gpa，上贝氏体：5．5-6GPa),稍高于本文

的试验数据。那是因为前者采用si合金化。

6

一z
5

吾。
五

l。
C

：2
-gi

1

0

TRIP Diode．Indents jn Discrete Phases

Load On Sample vs Displacement Into Surface

口 50 100 150 200

Displacement Into Surface Cnrrt

图3-13纳米压痕试验压头的载荷—位移曲线

FiB．3-13州di”h∞叫rv器ofnano'mdcatation6辟
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表3-2纳米压恨的硬度

Tab 3．2Nanoindentation hardness

fal明场像 (b)Ⅱ自场像 (c)碟化物的SAD

图3．14下91氏体

Fig 3-14 Lower balnite

躅3一14为焊缝中的下贝氏体，也呈现板条状，与上贝氏体板条状形态十分相似。

但不同的是，在下贝氏体的扳条铁秉体内，会沿一定的位相析出沉淀相，如箭头所

示，通过电子衍射证实为碳化物，且通常与铁素体轴的夹角为55—60。。

b孪晶马氏体
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雾■濡。。
(c)选区衍射图和相应的模拟图

图3一l 5孪晶马氏体

Fig 3-I 5Twirmedmartensite

图3-15中发现在奥氏体基体存在少量的孪晶马氏体(箭头所示)，其所占的比例与

上述的板条组织要少的多，而且在焊缝不常见。

c岛状的残余奥氏体

酬3-16(a)，(b)分别为残余奥氏体的明场和暗场相，发现残余奥氏体(箭头所示)呈

岛状形态分布在铁素体基体E，这种岛状的残余奥氏体在焊缝中罕见。
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a1喇场像

(b)暗场像

图3一16残余奥氏体岛

Fig 3-16 Retained austendeisland
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3．4讨论

3．4．1凝固模式

由结果发现，在AI．TRIP钢的半导体激光焊焊缝中，铁素体是主要组织之一，大

约占焊缝面积的30％，如此高的铁素体含量在汽车钢的激光焊焊缝中未见报道，尤其

是在母材含有高的碳含量(0．1 5 vvt呦情况下。

与传统的低合金高强钢或Si合金化TRIP钢相比，AI．TRIP钢中含有较高的合金

元素Al，Al的加入主要是用来推迟珠光体转变或者贝氏体转变中碳化物的析出，以确

保在贝氏体等温转变后碳会以固溶的形式存在于奥氏体中，起到稳定奥氏体的作用，

并适量地保留到室温，使钢具备相变诱导塑性特征的组织条件。

图3．17 Thermal．cacl计算的Fe-Al二元相图(虚线为Al-TRJP钢的成分)

Fig．3-17 Fe-AI binary phase diagram calculated with thermal—cael(dotted line refers to the AI-TRIP steel

chemistry)

到目前为止，关于Al对TRIP钢焊缝组织及其性能的影响并不清楚。与Si不同，

Al是一个强烈的铁索体化形成元素，将以以下三种途径促使焊缝中的铁素体形成。结

57
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合由Thermo．caci计算得到的Fe．Al二元相图，如图3．17所示，计算时考虑Fe，C，

Mn和Al等丰要元素的作用，而次要元素(含量较少)的影响不予考虑，因为这些元素

不会导致相的稳定性发生明显变化。

1)在焊缝的凝固过程中，Al可以促使初牛相为铁素体，即高温铁素体(6)，这一点

在含铝钢的热加工中得到证实，即便冷却速度高达103 K／S，高温铁素体的转变也未能

完全被抑制【1 7】；

2)随着Al含量的增加，奥氏体(丫)单相区会显著地收缩，双相区(1，+6)会扩大，而

且随着Al含量的进一步增加，双相区则彻底消失，直至出现铁素体单相区，如相图

3-17：

3)在奥氏体分解过程中，奥氏体中的Al可以将多边形铁素体的临界转变速度推

到一个很高的水平。根据已测得的CCT图3．18[18】，其中A1．TRIP的成分为Fe．0．2C．

1．5Mn．2。2AI，Si—TRIP钢的成分为Fe．0。2C．1。5Mn．2Si。由CCT图发现，对于AI．TRIP

钢，在奥氏体分解时，多边形铁素体可以在很大的冷却速度温度范围内形成，而Si．

TRIP钢的铁素体转变温度区间较窄，转变的临界冷却速度大约为10 K／s，所以，即便

在同样的焊接条件下，Si—TRIP钢焊缝的硬度要明显高于相应的AI．TRIP钢。

e
巴
]

藿
盟
E

盘

(a)AI-TRIP
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(b)Si-TRIP

图3一I 8AI-'IRIP和Si-TRIP钢的CCT图”1I

Fig 3-】8CCT diagramstrfAI—TRlP and Si-TR畔steels

≤t△nn；n1
1Eslo；∞o口；}≥
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(c)

图3．19焊缝凝同不意罔

Fig 3-19 Schemalics offusion ZOnC solidification behavior

参考前面的二元平衡榍图，对AI—TRIP钢的半导体激光焊焊缝凝固行为进行探

讨，可咀用不意图3-19表示。

图(a)表明，凝固开始时，高温铁素体(5)为初十相，井以树枝状形态向液相牛k。

扯随后的挣却过程中，高温铁素休长大，如图(b1所不。随着温度的阶低，在平衡状态

下，转变将进入单相的铁索体相区，∞l焊接冷却过程小连续，单槌IR不会出现。征凝

固过程巾，焊缝的局部成分会发乍改变．卞要是C，Mn和Al，例如，AI为铁索体形

≤o|d

nn；_n1

≤c1Aon；er

日

日

臼

臼

Tc

S|一o：口o；：4∞j

1us】。j口oc=49
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成元素，在先形成的铁素体相中会富集Al，而Mn和C为奥氏体形成元素，会在铁素

体中贫化。

所以一种情况是，当温度达到临界温度时，奥氏体会在铁素体和液相的界面处形

核，并且向高温铁素体和液相同时迁移，这一过程可以用下列公式表示：

工+万—!三屿7(3．2)
其中L，6和丫分别代表液相，铁素体和奥氏体。

这一公式为经典的包晶反应，在此不再加以叙述。

随着温度的下降，奥氏体将不断地通过消耗铁素体和液相进行生长。但是，初生

的铁素体可以保存到直至室温。在包晶反应后，即中温区，焊缝由双相构成，即残留

的高温铁素体和奥氏体，如图(c)所示。

另一种情况是，由于成分偏析无法达到包晶反应的成分点，所以，先析铁素体会

在原来的基础上长大，但是由于过冷度的存在，剩余的液相在完全转变成铁素体之

前，就转变成了奥氏体，如图(c)所示。

在随后的冷却中，奥氏体会发生分解，分解产物则取决于其成分和焊缝的冷却条

件。图3—20为室温下的熔合区附近的光学组织形貌，树枝状形态是高温凝固产物的典

型特征，这一形态进一步证实了焊缝的凝固模式，即焊缝是以铁素体为初生相开始凝

固，而且随着温度降低，铁素体不能彻底地转变成奥氏体，保留到室温，位于原树枝

晶的中心，这种凝固方式十分类似于不锈钢的焊缝凝固【1 91。
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图3-20AI-TR]P钢熔台区附近的组织形貌

Hg 3-20Microslructure chaKtarisdcsadjacemothefusion zolleboundary ofAI-TRIP steel

3．4．2奥氏体转变

中温下的奥氏体在随后的冷却过程中会经历分解过程。由于焊缝舍有较高的合金

元素Al，由前面的CCT相图可以推断，奥氏体转变时，首先会形成Ⅱ铁素体，这类

铁素体是通过在6铁素体的基底上形核．即所谓的异质形核长大。这种铁素体的形核

和生长方式在双相钢中经常发生，当双相钢从临界温度区间(或职相区)冷却时，铁素

体将会以同样的方式形成㈣。注意在这里提到6和n两种铁索体，其实在晶体结构上

两者完全相同，即这两种体素体之间没有界面。在本文中，a是6铁素体的延伸。然

而，这些术语有助于分辨从液相中凝固形成的枝状铁素体和固相转变中形成的低温铁

素体。除了铁素体外，其余的转变产物在下面分开叙述。
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a板条组织

上贝氏体是焊缝中的另一个主要组织，大约占整个焊缝面积的65％左右。贝氏体

转变产物取决于转变温度、冷却条件以及合金成分。研究表明【21】，上贝氏体的形成过

程可分为两个截然不同的阶段，其中第一阶段为贝氏体铁素体的形成，在铁素体中，

碳的溶解度非常低(<0．02wt％)，板条铁素体的形成将排除多余的碳，从而使周边的奥

氏体富碳，所以通常情况下，在转变温度较高时，组织形态为平行的铁素体板条和位

于板条间的渗碳体，但是由于合金元素的改变，残余奥氏体薄膜取代了渗碳体，因为

Ai．TRIP钢中含有能够稳定奥氏体并且能够延缓碳化物析出的合金元素Mn和Al；而

且Al可以降低碳在铁素体中的活度，并增加碳在铁素体中的溶解度，从而降低了碳化

物析出的驱动力【22】。

至于温度条件对上贝氏体形成的影响可以进行如下解释，在较高的温度区间，碳

原子具备足够的活动能力，可以在奥氏体和铁素体界面间进行扩散分配，或者直接从

新形成的铁素体中扩散到相邻的奥氏体中去，无论以何种方式，最终都将得到富碳的

奥氏体。

与上贝氏体不同，下贝氏体的形成温度较低，但与上贝氏体却具有十分相似的组

织和晶体学特征，主要的区别在于，在下贝氏体中，会在板条铁素体内部沿着一定位

向沉淀析出碳化物，这些不总是渗碳体，具体是何种碳化物将取决于化学成分和转变

温度，也有可能会先形成一些其它过渡碳化物，例如，在高碳钢中，如果Si含量超过

1wt％，就可以有效地抑制渗碳体的析出，而e(Fe2．4c)贝JJ是较为常见的析出物。在本研

究中，并没有发现过渡碳化物的析出，这些棱镜状的碳化物为渗碳体。

至于冷却条件，在半导体激光焊时，焊缝在通过贝氏体转变区间的冷却速度为

50—100 K／s，这样的中等冷却速度可能有助于中温的贝氏体转变，而合金元素Al可以

加速贝氏体转变，通过促进形核来增加贝氏体转变动力学【231。与A1．TRJP钢焊缝出现

的多元组织相比，Si．TRIP钢的焊缝主要由单一的马氏体构成。
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b铁素体基体上的沉淀相

铁素体板条间的残余奥氏体薄膜的存在主要是源于化学成分稳定化(碳的聚集)以

及在马氏体和贝氏体转变时体积膨胀所引起的机械稳定化【241。至于沉淀于铁素体基体

上岛状的残余奥氏体，意味着在奥氏体的高温转变过程中，这些残余奥氏体一直保存

到最后，而周边的铁素体基体中的碳会向奥氏体中扩散，导致残余奥氏体中碳的富

化，提高了淬硬性，降低了马氏体转变的初始温度(Ms)，而足量的AJ能有效地抑制碳

化物形成，使碳更加有可能地向残余奥氏体聚集。而且，Mn也会有助于奥氏体的稳

定[251。

残余奥氏体的存在可能会使焊缝具备TRIP效应，这对于旨在获得同母材具备匹

配性能的焊缝来说是有利的，然而，TRIP效应受很多因素的影响，除了含有一定量的

残余奥氏体外，奥氏体的含量(稳定性)、奥氏体中的碳含量、形态以及晶粒尺寸均会

影响奥氏体的塑性形变能力1261。

3．4．3冷却速度对焊缝组织的影响

表3．3焊接方法及工艺参数

Tab．3-3 Welding method and parameters

焊接方法 参数 熔池冷却速度范围

半导体 Welding speed：1．6m／min ～102℃／s

YAG Welding speed：3．0m／min ～103℃／s

Force：4．0kN．Current：8kA

RSW+ Time：20 cycles ～104℃／s

Holding time：40 cycles

·RSW(Resistance Spot Welding)为电阻焊

为了考察冷却速度对焊缝组织构成的影响，补充了一组试验，试验参数如表3所

示。

不同焊接方法下焊缝的冷却速度和焊缝的铁素体含量如图3．2l所示，发现随着冷

却速度的加快，铁素体含量降低，但仍保留了高温凝固时的特征，即骨骼状形貌，如

图3．2l中箭头所示，即焊缝冷却速度的增加并没有改变以高温铁素体为初生相的这一



凝固特征；但冷却速度的增加，限制了高温铁索体形核后的长大，导致室温下的含量

有所降低。伴随着铁素体含量的降低，焊缝硬度增加，逐步逼近在这一含碳量下的理

论马氏体硬度(硬度图中的横线)。组织的转变大致组织如下，YAG焊缝为15％左右的

铁素体和少量的贝氏体，其余的为马氏体，而电阻焊除了约5％的铁索体外，其余均

为马氏体。
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圈3-21冷却速度对焊缝中铁素体含量影响

Fig 3-21Theinfluenceoffusion∞meCooling rateonfctrtlte content

3．4．4力学性能

由于舍金成分的差异，导致了两种钢焊缝组织的不同，本节将评价母材及其焊缝

的拉伸性能特点，考察应变速率对拉伸性能的影响，分别进行动态(1．5x103 s-I)和静态

(10。s+1)拉伸。
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1)拉伸性能

母材的应力．应变曲线如图3．22所示，发现在不同拉伸速率下，母材的强度也不

相同，即动态拉伸时的强度要明显高于对应的静态拉伸强度，相同的趋势也出现在焊

缝的拉伸中。至于应变速率对母材拉伸强度的影响，可以进行如下解释，动态拉伸

中，在硬质相周边会有大量的位错繁殖，而动态拉伸过程持续的时间很短，仅有

0．0003 S，如图3—22中的缩小图所示，因此，位错滑移困难，使得铁素体得以强化，

相反地，静态拉伸持续时间长，位错可以通过滑移和攀移等运动方式避免铁素体强

化。

I-ngIneennq StraIn
一 一

一

图3．22母材在两种拉伸速率下应力．应变曲线

Fig．3—22 Strss—strain curves of base metal under two tensile swain rates

一母包三一∞∞①L_∞occ①①c—oc山
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两种拉伸速率下的母材和焊缝拉伸结果如表3-4所示，包括极限拉伸强度(TS)和

总伸长(日)等数值。

表3．4母材和焊缝的拉伸性能(焊接速度为1．6 m／rain)

Tab．3-4 Tensile properties of base metal and fusion(welding speed：1．6 m／min)

A1．TRIP Si．TRIP

脞父翠 拉伸强度 应变 拉伸强度 应变
(s。1) (MPa) (％) (MPa) (％)

10’3 743士2 23．8士O．3 836-4-8 27．1士0．6
母材

1．5×103 1089士5 20．1士0．2 1182士39 24．O士O．2

10‘3 1080士6 9．O士0．5 1545+14 5．6士0．5
焊缝

1．5×10’ 139l+24 8．710．7 1912土39 5．5+0．3

对于母材，Si．TRIP钢的强度和伸长均高于对应的A1．TRJP，是因为：1)Si可以有

效地对铁素体基体进行固溶强化，增加基体的强度；2)Si—TRIP钢的拉伸伸长与其残

余奥氏体的稳定性有关，而残余奥氏体的稳定性取决于其碳含量、形貌、奥氏体本身

的尺寸以及其它组元的形貌等【261，其中碳含量最重要【27】。两种母材含有数量几乎相近

的残余奥氏体，而碳含量却相差明显，根据质量平衡可知，Si．TRIP钢中的残余奥氏

体的固溶碳含量要高于AI．TRIP钢，碳含量高的残余奥氏体稳定性好，在拉伸变形过

程中，在适当的应力或应变作用下诱导马氏体转变，有助于均匀伸长【281。

至于Si合金化TRIP焊缝的塑性并不像母材一样表现出对拉伸速率的敏感性，是

因为焊缝中不含有对拉伸速率敏感的相，如残余奥氏体；而对于Al合金化的TRIP钢

焊缝，尽管含有残余奥氏体(板条和岛状)，也没有表现出对拉伸速率的敏感性，而研

究表吲26】，位于贝氏体板条间的薄膜状残余奥氏体以及残余奥氏体岛均可能诱导TRIP

效应。

高速率拉伸可以抑制残余奥氏体的渐进式转变，已在对母材拉伸中得以验证，如

快速拉伸时的总伸长要低于对应的静态拉伸伸长，即快速拉伸时应力／应变诱导相变对

均匀伸长以及最终的总伸长的贡献要比静态拉伸时要弱，这一点与文献的结果一致

口91。所以理论上可以认为，含有残余奥氏体的焊缝会表现出TRIP效应，即拉伸伸长

在不同的拉伸速率下会存在一定差别，相反地，AI—TRIP焊缝在动态和静态时的拉伸

结果相似，究其原因，可能是残余奥氏体的碳含量较低所导致。因为焊缝中除了少量
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的岛状残余奥氏体外，占焊缝面积65％的上贝氏体板条问存在残余奥氏体．碳含量一

定时，残余奥氏体的数量越多，固溶碳含量就越少，稳定性就越差，所以，可能的情

况是，在静态拉伸的初始阶段，就会在应力的作用下提前转变成马氏体，从而不能改

变均匀伸长和总伸长。总而言之，AI-TRIP钢焊缝也没有表现出明显的TRIP效应·

(a)AI-TRIP

(”Si-TRIP

固3-23半导体激光焊焊缝静态拉伸断裂后的断口形貌

Fig 3-23Fmctopographyofdiodelaserweldedfuion zone
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由于组织差别，Si合金化TRIP钢焊缝的强度要明显高于对应的A1．T刚P钢，而

后者则表现出更好的塑性，对断口的SEM观察也可以发现两者的区别，AI．TRIP钢焊

缝拉伸后断口呈现混合形态，即以韧性特征的韧窝为主，同时含有少量的脆性特征的

解理断裂，而Si．TRIP合金化焊缝却完全为解理断裂，如图3．23所示。

2)成形性能

通常采用拉伸强度和总伸长的乘积来衡量薄板的延展成形性能(stretch

formability)，即TSxEIt301，乘积值越大，成形性能越好，两种母材以及焊缝的TSxEI

值如图3．24所示，Si．TRIP钢母材具有较高的TSxEI。相对于母材，两种钢焊缝的

TSxEI值均有明显的降低，表明焊接加工对汽车钢的成形性能损害较大，但AI—TRIP

钢的下降要比Si．TRIP钢的要低，在静态拉伸下两者分别下降了45．1％和62．9％，动态

拉伸结果也呈现出类似的变化趋势，这说明就激光拼焊板的延展成形性能而言，Al-

T刚P钢比Si．TRIP钢对焊接工艺的适应性更好。
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图3．24两种拉伸速率下母材和焊缝的强度-延伸率乘积

Fig．3-24 Strength—elongation product ofbase metal and fuion zone statically and dynamically



钢铁研究总院博士论文

3．5本章小结

本章丰要研究了半导体激光焊A1．T刚P钢焊接接头区的组织以及焊缝的拉伸性

能，并与传统的Si．TRIP钢进行对比，主要结论如下：

1)在未受焊接热循环影响的母材中，两种钢均以铁素体为基体，Si．TRIP钢的母

材硬度高于AI．TRIP钢，除了前者的含碳量较高外，合金元素Si的加入强化了铁素体

基体，相比Al的固溶强化能力要小：

2)AI．TRIP钢母材中以铁素体为基体，同时含有贝氏体、马氏体、残余奥氏体、

孪晶马氏体和M．A组元等；

3)AI．TRIP钢半导体激光焊焊缝由多元组织构成，丰要有，大约占焊缝面积30％

的铁素体(残留的高温铁素体和多边形铁素)，65％的贝氏体(上贝氏体和下贝氏体，但

丰要为上贝氏体)、少量的孪晶马氏体和残余奥氏体，残余奥氏体具备两种形态，即位

于贝氏体铁素体板条间的薄膜状奥氏体和沉淀于铁素体基体上的块状奥氏体；Si．TRIP

钢焊缝为单一的马氏体构成，并具有较高的硬度；

4)在焊缝冷却速度范围为102．104。C／s之间时，AI．TRIP钢仍以铁素体为初牛相，

并会适量地保存到室温，但随着焊缝冷却速度的增加，室温下的铁素体含量减少，焊

缝的硬度则不断增加：

5)对两种钢的半导体焊焊缝进行了静态和动态拉伸，发现，拉伸性能对拉伸速率

均不敏感，对于含残余奥氏体的AI．TRIP钢焊缝，残余奥氏体的低碳含量可能是其不

具备TRIP效应的主要原因。
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4．1前言

第四章双相钢焊接接头的软化和硬化

如前言所述，双相钢焊接接头的硬度分布呈现两个显著特征，即热影响区软化和

焊缝硬化。软化区位于亚临界温度区间以下，即Acl温度以下，软化区的硬度值低于

母材【l圳，而导致硬度降低的原因是由母材中马氏体的回火所造成，即碳的析出。但目

前对双相钢热影响区的软化研究丰要集中在硬度表征上，对于在不等温条件下，即连

续加热冷却过程对回火软化的影响并无研究，尤其是在焊接条件下。对于焊缝的硬

化，也只限于对焊缝硬度的表征。本章将采用两种不同的激光焊方法，研究焊接热输

入以及母材中的马氏体含量对软化区硬度的影响以及两种不同焊缝的硬化特征。

4．2试验参数

本章将研究8种成分不同的双相钢，拉伸强度从450 MPa到980 MPa。室温下的

组织为马氏体和铁素体，主要的化学成分如表4-l所示，M(％)为母材马氏体的面积百

分数，在光学显微镜下统计得到，采用的腐蚀剂为Leperat51。

表4．1试验双相钢

Tab．4-1 Investigated dual phase steels

钢种 C(叭％) CE M(％) T。(K) TAc J(K) HBM

DP450 0．07l 0．265 7 1804 1005 162

DP600S 0．077 0．279 19 1803 993 196

DP600A 0．095 0．305 20 1802 992 193

DP600F 0．099 0．34l 16 l 80l 1012 199

DP750 O．147 0．483 28 1797 997 250

DP780 O．113 0．425 28 1800 990 2l 8

DP800 0．147 0．524 54 1797 1009 262

DP980 0．132 0．474 49 1798 99l 283

碳当量(CE)的计算采用Yurioka公式‘61。钢的熔化温度参照金属手册中的计算公

式p1。Acl温度采用Yurioka公式计算【s1。
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Tm(K)：钢的熔点，其计算公式如下：

乙=1810-90C(4-1)

TA。I(K)-ACl温度，在给定成分的前提下，可以采用下述公式计算获得；

乃一=1024—26．6C+17．6．弼一11．6Ma一22．9Cu一23M+24Cr ⋯、
+22．5Mo一39．7V一5．7乃+232．4Nb—169．4彳，一894．7B

采用YAG和二激管激光焊方法。并选取DP600S和DP980进行系统研究，通过

变换焊接速度和焊接方法以改变焊接热输入。在焊接试验中，为全焊透，即为二维的

传热方式。

4．3焊缝的温度特征

T(℃)

蹦吼％)

图4．I焊接接头示意图及对应的焊接热循环曲线

Fig．4-1 Schematic weld and corresponding thermal heat cycle CtⅡWeS

图4一1分别为Fe．Fe3C相图、焊接接头示意图以及对应的焊接峰值温度，对图中

的相关参数加以说明。
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rA。l(Illm)为AcI线到焊缝中心的距离：rm(ram)为熔台线到焊缝中心的距高，这两

项数据可以在光学显微镜下对腐蚀后的试样测量获得。

在焊接冷却过程中，Fe-F03C相囤中的AI就变成了AcJ线，并且受到焊接冷却速

度的影响。而反映在实际的焊接接头中为A和B区域之间的分界线，即Ac，线，B区

域为取相区和完全奥氏体化区，A区域包括热影响区中的低温区和未受热影响的母

材，软化区位于A区域，所以在本研究中．Ac-线既可以代表温度线也指焊缝中心到

AcI线的距离．即r址1。

4．4试验结果

4．4．1焊接接头的硬度分布

>
工
、一
c，)
c，)

a)
亡

巳
(D

工

Distance from Weld Center|ino(mm)

图4也半导体激光焊接头截面的硬度分布

Fig．4-2Weld hardness dis；trjbutionwithdiodelaserwelding
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>
"1-

、一
c，)

们
m
C
D
c口

"1-

Distance from Weld Centerline(mm)

图4-3 YAG馓光焊接头截面的硬度分布

Fig 4-3 Weldhardness distributionwith YAGlaserwelding

4 4 2激光类型对焊缝组织的影响

两组硬度分布曲线说明焊接方法和材料会影响接头的硬度分布。对同一种钢．

YAG焊焊缝硬度要高于对应的半导体激光焊，例如，DP600S在YAG激光焊时焊缝硬

度为396 Hv，而半导体激光焊时为322 Hv，这种差别是由于后者的热输入要明显高于

前者，冷却速度低造成的。焊缝组织如图4_4所示，YAG焊焊缝主要由单一的马氏体

组成，而半导体激光焊焊缝呈现多相组织特征，丰要为贝氏体型组织，同时含有些

铁素体以及少量的码氏体，如对应的右上角的SEM图所不。
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“YAG撤光焊

伯)、#导体激光焊

圈4-4 DP600S焊缝的光学罹微组织

Fig 4-4 Fusion zonemicros”ucture ofDP600S underOM and SEMobservatlon
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但在两种焊接方法的DP980焊缝硬度差别不明显，因为母材中高的碳当量降低了

马氏体转变的临界冷却速度，所以，在这两种焊接条件下可以获得全马氏体焊缝。

而且，随着母材强度的增加．焊缝硬度也相应增加，这种趋势在预料之中，因为

双相钢的强化主要取决于临界温度区间淬火后形成的高硬度相，即马氏体，强度级别

越高，表明这种钢含有可以促进淬硬性的合金元素就越多，在冷却过程中就会形成更

多的马氏体高硬度组织，提高了强度。

4．4．3焊接接头的最低硬度

以DP980为例，对整个接头的硬度测量和组织观察后发现，硬度值最小的区域位

于AcI线以下，如图4．5所示，AoI线的温度为一临界温度线，在A01温度线上时，母

材中的马氏体会转变成奥氏体，低于A01线，母材中马氏体会在焊接热循环的作用下

分解成回火马氏体，造成碗度下降。

■■

田 圜 黧 圈

图4-5DP980接头的硬度分布特征

Fig．4-5HardnessdistributionebaracteristlcsofDP9800weld

≯爱t埘钟蓬
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4 4 4激光类型对软化的影响

热影响区的软化遵循一定的规律，试验发玑硬度最低的区域位于ACl线以下，与

义献的研究结果敛I⋯，不仅如此，最低硬度值也会随激光类型和母村强度级别的变

化而改变。存YAG激光焊的热影响区，只有DP980出埘了明显的软化，如图4-3所

不；而在闫4-2的二激管激光焊接头的硬度分布中，两种钢表现出程度不『_J的软化，

DP990_f【|DP600S分别为50Hv利1 8 Hv，同时发现软化程度和母村的强度存在一定的

相关性，这卡要与母材的马氏体含量有天，如文献所述”l，马氏体含量越高，焊接接

头的横向挣伸强度下降越人．即软化越严吐。

为了描述激光炎型对软化区硬度的影响，F面】将以DP600S为例，对较化[X(Acl

线下1的组织加以舰察。



彻积相区

(0半导体激光焊t低于AcI线(焊接速度为1．2m／min)
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(mYAG激光焊·低于Acl线(焊接速度为10 5m／rain)

圈4-6DP600S母材和热影区的SEM观察

Fi94-6 SEM observationoa basemetal andhe．．at affectedzoneofDP600S

图(a)为母材组织，采用硝酸酒精腐蚀，深色相为基体铁索体，分布在铁素体晶界

的是马氏体；图彻为双相区组织，与母材的组织构成相同，为铁索体和马氏体，但在

这一区域有新的马氏体形成，所以马氏体数量多于母材，尽管马氏体的固溶碳含量因

为马氏体含量的增加而稀释，但马氏体含量的增加使得这一区域的硬度仍然高于母

材；图(c)和(d)分别为半导体和YAG激光焊时位于Act温度线下的组织特征·相比

较，半导体激光焊的软化区中的马氏体分解程度要明显比YAG澈光焊的剧烈，马氏

体分解程度与硬度下降的趋势一致，即分解程度高的软化越厉害。硬度就越低。

4．4．5焊接速度对最低硬度值的影响

上述两种钢软化区的最低硬度值与对应母材的硬度差值(印软化程度)分别总结在

表4．3和4_4中，发现随着焊接速度的降低，软化程度越严重，井晟终趋于一稳定

值，即达到了最大软化。
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下面将寻求一参数从而可以对两种不同激光焊下的软化进行表征，因为这两种激

光焊在热影响区的热循环曲线存在差异，而且激光工作模式和焊接母材表面状态的不

同都将会影响激光的吸收率，这为焊接热输入的准确计算带来麻烦，所以很难对不同

接头的软化加以比较。本章中，将引入可以用来研究热影响区热效应的时间常数。

表4-3 DP600S试验结果

Tab．4-3 Experimental results of DP600S

焊接速度 2 rAcl 2 rm △Hv T

激光类型
(m／min) (mm) (mm) (HV) (s)

10．5 1．14 0．54 1．2 0．028

YAG 6．O 1．50 0．58 0．9 0．065

3．O 1．60 0．64 0．9 0．07l

3．O★ 5．37 1．93 8 0．9l

2．75* 6．35 1．98 13 1．48

2．1 5．96 1．22 2l 1．73

半导体 2．0 6．10 1．24 20 1．82

1．8 6．56 1．28 20 2．15

1．5 7．60 1．88 20 2．52

1．2 9．84 3．48 29 3．12

表4．4DP980试验结果

Tab．4-4 Experimental results of DP980

焊接速度 2 rAcl 2 rm △H。 T

激光类型
(m／rain) (mm) (mm) (HV) (s)

6．0 1．24 0．56 25 0．036

YAG 3．0 1．64 O．72 31 0．065

2．0 2．24 O．96 34 O．126

2．5★ 6．13 2．09 38 1．26

1．6 6．44 1．52 49 1．86

1．3 7．70 1．70 46 2．77

半导体 1．2 7．96 1．87 48 2．85

1．0 10．4 4．02 46 3．13

0．8 12．28 5．40 5l 3．64

·表示采用半导体激光焊，但是采用了两个棱镜，因此，激光光斑的尺寸改变，具体在第二

章。T为时间常数，讨论部分将予以叙述。
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4．5讨论

4．5．1母材的马氏体含量与硬度／强度的关系

图4．7为母材的马氏体含量与其硬度／拉伸强度之间的关系，发现硬度／拉伸强

度与马氏体含量之间存在着近似的线性关系，即随着母材马氏体含量的增加，强度和

硬度增加，值得注意的是，在所有的双相钢中，马氏体的最高含量低于55％，这种线

性关系与文献的研究结果相似【lo】。

>
工

c，)
C，)
①
C

巳
∞
工

四
乱
乏
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09

Martensite Content(％)

图4．7母材的马氏体含量与母材硬度／拉伸强度的关系

Fig．4-7 The relationship between base metal mrateniste content and hardness／tensile strength
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4．5．2 Rosentha l方程正交化焊接热输入

为了比较两种不同激光焊方法对热影响区软化的影响，必须采用一有效参数，从

而无需考虑激光工作模式对焊接接头成型的影响。本章主要考察焊接热循环对双相组

织中马氏体回火的影响，而回火程度主要受温度和时间参数控制。

如上所述，接头中最大软化处的循环峰值温度恰好位于Acl线(温度)以下，对于

试验的双相钢，Acl温度差别很小，见表4．1，为了简化分析，认为Acl温度相同，从

而可以简单地计算出在这两种焊接方法下每个钢在Acl处的相对回火时间。

尽管Rosenthai热传导方程在模拟熔化区温度和熔池形状时存在明显不足，原因是

这一方程没有考虑到材料性能随温度的变化特征和对流热传导，但在对远离焊缝的热

影响区研究中，可以不用考虑这些不足。实际上，Asshby和Easterling以及Ion等人已

经采用Rosenthal方程有效地去预测热影响区的晶粒长大和马氏体形成[1l,12]，具体方法

是计算研究区域在不同峰值温度下的等效保温时间，即时间常数(T)，本文将采用该参

数来考察软化区的马氏体回火程度，即软化程度。

下面将Rosenthal方程运用于快速移动热源，母材为薄板，无需考虑激光光束尺寸

对焊接过程的影响，而且，可以采用二维薄板分析，因为在所有的焊接试验中均为全

熔透，二维Rosenthal解的示意图如图4．8所示。

Directi

Line Heat Source

图4-8二维Rosenthal方程解的示意图

Fig．4-8 Schematic oftwo dimesioanl solution to Rosenthal equation



钢铁研究总院博士论文

因此，焊接热影响区的温度分布可以表示为：

H=辫唧(一石y2](4-3，
Q。。。：激光净功率(W)。

Q。。u(vd)：单位长度焊缝在沿厚度方向上正交化后的焊接净吸收能量，臣|J通常所说的焊

因为本章主要研究焊接热影响区中峰值温度为Acl的区域，按照Ashby和

Easterling的解，上述方程可以简化为以下形式：

。母袈黔(4．4)

，．=√x2+y2 (4．5)

通过一系列的运算，线能量又可以表示成下式【1 31，

冬：乒正掣(4-6)讨 f 1 1 1

LLd一瓦乙一ro J
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式中：rA。I，rm分别为等温温度线，对应的温度分别为Tm和TAcl，而等温温度线可以

通过对焊接接头的截面测量获得。

一旦计算出焊接热输入，就可以计算出时间常数，这里的时间常数(f)指的是加热

到峰值温度所需要的时间，满足下列条件，

了dT：0(4-7)

T为方程(1)中函数。

所以，时间常数为；

f=丽1甓碧件O(rA 。，‘一一—●·————————-I叶‘，4忍椎 。l一瓦J、7

豌，／(vd)如方程4-6所示，时间常数可以直接用来比较两种不同激光焊接时的热

输入，因为这种方法是通过测量焊缝各等温线的尺寸来衡量激光的净吸收能，可以校

正因为激光光斑尺寸差异以及母材表面不同而引起反射率不同所造成的吸收率差异。

4．5．3时间常数与软化之间的关系

采用方程(4．8)，可以将所有的焊接工艺参数用时间常数t统一起来，并对YAG和

半导体激光焊热影响区的软化程度进行相互比较。

图4-9为两种激光焊热影响区软化随时间常数T的变化曲线，发现，1)随着时间

常数t的增加，母材硬度与软化区硬度的差值越来越大，即软化更加严重，总体上遵

循“S”规律；2)当软化进行到一定程度时，软化或硬度的下降将趋于一定值，即最

大软化，在最大软化处，软化区的硬度值不再随时间常数t的变化而变化，即图中的

上平台。这种软化规律与文献中描述的DP600钢的软化规律相似【3】；3)对于每种钢，

均存在一临界时间常数T，使得软化现象可以进行硬度表征，相互比较发现，对于强

度级别越高的钢，临界时间常数越小。
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图4-9软化趋势随时间常数的变化关系

Fig．4-9 The variation of softening tendency according to time constant

4．5．4马氏体含量对软化程度的影响

表4．5半导体激光焊接头特征

Tab．4-5 Weld characteristics under diode laser welding

焊接速度 2 rAcl 2 rm △H。 T

钢种
(m／min) (mm) (ram) (Hv) (S)

DP450 1．0 7．73 1．85 1．3 2．73

DP600S* 1．5 8．55 2．50 19 2．82

DP600A 1．0 8．27 2．25 10 2．98

DP600F 1．2 7．83 2．03 12 2．72

DP750 1．2 7．49 2．0l 33 2．88

DP780 1．4 7．6l 1．64 34 2．73

DP800 1．O 9．36 3．07 58 2．74

DP980" 1．2 7．96 I．87 48 2．85

幸前面的研究结果

在焊接热循环作用下，当峰值温度低于Ac。时，对于低合金化的双相钢，母材中

铁素体的硬度变化相对于马氏体的硬度变化可以忽略不计。而且钢中含有可以造成二

88
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次硬化的合金元素含量很低，低于O．5％(州)，所以不用考虑二次硬化对软化区硬度变

化造成的干扰。因此，认为软化区硬度的下降主要是由马氏体回火造成是合理的。为

了证明这一假设，作者补充了一系列试验，试验结果如表4．5所示，每个焊接接头具

有大致相同的时间常数，减少了影响因素。

图4．10为软化区硬度值降低的平均与母材的马氏体含量关系，两者遵循一线形关

系，相关系数高达0．97，这一结果证实了母材的马氏体含量在热影响区的最大软化中

起着决定性作用，这一结果与这类钢的设计初衷相吻合，因为在设计双相钢时，通常

是通过改变马氏体含量来得到不同的强度级别【l41。而且与文献的研究结果相一致，试

验中通过Gleeble热模拟双相钢的软化区并进行单向拉伸，结果发现母材的马氏体含

量决定了极限拉伸强度的变化值，马氏体含量越高，拉伸强度的下降越大【9】。

>
-r

t-

‘善
>

工
I

吞
>
工

Martensite Content(％)

图4．10马氏体含量对软化的影响

Fig．4-1 0 The effect ofmartensite content softening
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4．5．5最大软化预测

如上所述，在半导体激光焊接头的热影响区，最大软化与母材的马氏体含量成线

性关系。按照经典的混合律定理，母材的硬度(HvBM)可以表示为【15】：

HvBM=fMHvM+；FHvF 04-9’

式中：HvM和HvF分别为马氏体和铁素体的硬度；

fM和fF分别为马氏体和铁素体在母材中的含量；

焊后，软化区的硬度值(Hvs)可以表示为：

Hvs=fM．HvM．+fF。HvF。蛤一10_

式中，fM和fF分别为回火的马氏体和铁素体含量；

HvM和HvF分别为回火马氏体和回火体素体的硬度。

如上所述，在焊接热循环中，当热循环的峰值温度低于Acl时，铁素体的硬度可

以视为不变，因此，软化区中马氏体硬度的变化(AHM)为：

罅M=(协删一肌‰)／厶(4-11)

将焊接热影响区马氏体的软化用时间常数来描述，如图4．1l所示，发现马氏体硬度的

最大变化在这两种强度级别不同的钢中大致相同，但是，这两种钢表现出不同软化趋

势，即软化动力学，这主要与钢的化学成分不同有关，本论文将不予叙述。



钢铁研究总院博上论文

o
C

E

工
●

芝
∞

-r

Time Constant(S)

图4-1 l马氏体的最大软化随时间常数的变化关系

Fig．4-1 1 Maximum softening of martensite accoding to time constant

4．5．6激光类型对焊缝硬度的影响

众所周知，焊缝的硬度取决于其组织，而决定焊缝组织的因素为焊缝的化学成分

和冷却速度。为了研究激光类型对焊缝硬化规律的影响，补充一组试验，即采用YAG

激光焊对焊所有双相钢，焊接速度为3．0 m／min，从而确保近乎相同的焊缝冷却速度。

焊后两种激光焊焊缝的平均硬度如图4．12所示，发现：

1)YA6激光焊

焊缝区的硬度与母材碳含量之间存在线性关系，采用线性方程回归时，相关系数

高达0．96，回归方程如下：

Hv=953幸C+288(4-1 2)

组织观察发现，焊缝组织简单，即便对于碳含量最低的DP450(方框所示)，焊缝

组织近乎为全马氏体。这一方程的回归系数与文献中的大致相似【161。而且这种线形关

9l
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系进一步表明焊缝为马氏体，因为在所有的组织类型中，马氏体硬度主要由其固溶碳

含量决定。所以，可以上述线性方程来预测碳含量在研究得双相钢范围内的YAG激

光焊焊缝硬度。

2)半导体激光焊

焊缝硬度与碳含量之间不存在上述简单的线性关系，因为半导体激光焊焊缝中的

组织复杂，但发现随着碳古量的增加，硬度值越来越接近相应的YAG焊焊缝硬度，

观察发现焊缝由以铁素体和贝氏体为主的组织组成逐渐过渡到全马氏体。

Carbon(％)

图4-12两种激光焊下8双相铜种焊缝的硬度与碳含量之间的关系

Fig,4-12The relⅢdonshlpbetweenfusion zonehard|I∞sofelghtdual phe．se steelsandcarbon coflteflt

und日twoI—wclidng processes

一>工～∞∞∞仁口。仍工。仁oN仁oIS3止
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4．6本章小结

本章采用YAG和半导体两种激光焊，对几种双相钢的热影响区软化和焊缝硬化

加以研究，试验的双相钢具有不同的成分和马氏体含量，主要结论如下：

1)母材的马氏体含量与其硬度和极限拉伸强度保持着大致的线形关系，即随着马

氏体含量增加，母材的硬度和强度增加；

2)对热循环峰值温度低于Acl的软化区研究发现，半导体激光焊的软化要比相应

的YAG激光焊严重，而且马氏体分解的程度也不相同；

3)时间常数(t)可以有效地对两种激光焊下的软化进行比较，随着时间常数的增

加，软化区的硬度降低增大，即软化更加严重；当时间常数增加到一定值时，软化区

硬度的下降不再随时间常数的变化而变化，即进入最大软化区；

4)在最大软化区，硬度的下降与母材中马氏体含量呈现线性关系，即马氏体含量

高的钢，硬度下降越大：

5)YAG激光焊双相钢焊缝硬度与含碳量之间呈线性关系，焊缝组织为全马氏体；

随着碳含量的增加，半导体激光焊焊缝由多元组织向全马氏体组织过渡，且硬度也越

来越接近对应的YAG焊焊缝。
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5．1前言

第五章双相钢激光拼焊板的成形性

汽车用薄板的成形性能关乎汽车的安全性和美观，力学性能的不稳定性以及在随

后冲压成形过程中形成的缺陷会限制薄板件的成形质量，从而产生大量的废品，而焊

缝皱皮、皱纹以及撕裂等成形缺陷则影响着汽车覆盖件的表面质量。在拉伸状态下，

板材撕裂是最常见也是最严重的失效方式，撕裂通常是由薄板变形的不均匀所导致，

即局部变形的应变超过了材料本身的应变极限，而且，在汽车板材的冲压失效过程

中，撕裂通常是在平面应变状态下产生的。

在汽车车身设计中，拼焊板(TWBs：Tailor Welded Blanks)的合理采用可以有效地

降低汽车白车身的重量高达25％，从而降低钢材的使用量。在对拼焊板的成形性研究

中，拼焊板多数是由不同材料(强度不同)，或者是相同材料不同厚度的板材焊接而成

的【l 41，这就会引入大量的影响因素，如成形过程中焊缝中心线的移动、不同材料与冲

头之间的摩擦等。因此，为了简化研究，本章将研究同种材料(DP和HSLA)薄板拼焊

件的成形性。

早在上个世纪80年代就已开展双相钢的焊接性研究和成形性研究，如板厚、镀层

以及组织、残余奥氏体、SLf若O织构、化学成分等对双相钢的成形性影响[5,61，但对于拼

焊板的研究很少，本章将重点研究双相钢拼焊板的成形性能，并选取一低合金高强钢

进行对比性研究。

5．2试验参数及试验安排

采用半导体和YAG激光焊对焊所有试板，全熔透，焊接时采用氩气保护，流量

为30 l／min。

试验材料为双相钢(DP980)和低合金高强钢(HSLA450)，厚度分别为1．2 mm和

1．14 mm，其化学成分如表5．1所示。
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表5·l DP980和HSLA试验钢材的化学成分(wt％)

Tab．5-1 Chemistry ofexperimetal steels：DP980 and HSLA(、vt％)

类别 C Mn MO Si Cr Al B CE·

DP980 0．135 2．1 0．35 0．05 0．15 O．45 0．007 0．5l

HSLA 0．056 0．64 O．015 0．03 0．09 0．06 0．00017 O．14

在本章中，试验基于以下几点开展：

1) 不同的激光焊工艺对拼焊板成形性的影响；

2) 母材的轧制方向对拼焊板成形性的影响；

3) 两种材料拼焊板的成形性比较。

具体的试验方案如表5．2所示，在每组焊接参数下，进行两组试验，即焊缝方向

分别平行于和垂直于母材的轧制方向。

表5．2焊接工艺参数

Tab．5-2 Welding parameters

类别 激光类型 功率(kW) 焊接速度(m／min)

DP．DP
半导体 1．0，I．3，1．6

YAG
4，3 3．0，6．0

半导体 1．0，I．3，1．6
HSLA-HSLA

YAG 3．0，6．0

5．3试验结果

5．3．1母材的组织特征

两种母材在光学和电子显微镜下的组织特征分别如图5．1，5．2所示。

光学显微镜下观察到DP980由铁素体和马氏体构成，铁素体为基体，决定双相钢

的塑性，马氏体呈现带状特征，且连续分布，决定了双相钢的强度；而在电镜下观

察，作为强化相的马氏体位于铁素体晶界，所示箭头方向为轧制或织构方向。

HSLA450由基体相铁素体和位于铁素体晶界的第二相碳化物构成，有些碳化物也

位于铁素体晶界内，但与双相钢相比，第二相数量少且分布不连续，没有明显的织构

特征。
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阿种俐的表面状态也不同，双相铡为热浸渡锌板(Hot—dipped Galvanized)，低合金

钢的为袁丽镀锌(Zinc CoaIing)。

图5-I DP980母材的￡日织观察

Fig 5-I BasemetalmicrostructureofDP980

图5-2HSLA450母村的组织观察

Fig 5-2BasemetalmicrostmctureofHSLA450
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5．3．2半导体激光焊焊接接头的硬度分布殛组织特征
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图5-3DPn90和HSLA450半导体激光焊焊接接头的硬度分布和焊缝的组织特征

Fig 5-3Weldhatd．essprofiles抓d correspondingfusion7JonemicrosmJctureofOP980 andHSLA450

underdiodelaserweldingⅢ∞c档s

半导体激光焊焊接接头的硬度分布如图5．3所示，焊接速度为1．6m／mln。

发现焊缝均出现了不同程度的硬化；DP980焊缝的硬度要高于HSLA450的焊缝

硬度，即硬化更严重，这是由于DP980含有较高的碳和合金成分。焊缝组织观察发

现，DP980焊缝为全马氏体组织，而HSLA450焊缝主要是由贝氏体和铁索体构成，

如图5-3所示。
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从焊缝向母材过渡时，硬度逐渐下降，在DP980的热影响区，出现了“硬度

符”，谚区域的硬度在整个焊接接头中最低，且具有一定的宽度，这一区域为软化

区，尤其在对高马氏体含量的双相钢焊接时或者采用太热输入的焊接方法时更容易出

现m，软化是母材巾的马氏体分解所致，即固溶在马氏体品格中的碳在热作用下脱溶

析出，如图5_4所示，马氏体有明显的分界痕迹。关于软化区的形成及其特征已在前

而的章节有过详细的论述。

图54半导体激光焊DP980软接头化区的组织特征

Fig 5-4 SoftenedmmicrostmctureofDP980 under diode alserwelding

DP980和HSLA450的焊缝硬度随焊接速度的变化如表5—3所不，焊缝硬度随着焊

接速度的增加会稍稍增加，但仍处于相同的范围。

DP980接头的软化区特征参数随焊接速度的变化总结在表5-4中，发现，随着焊

速的增加，软化区距离和宽度均降低，这与热输入的降低有关，且会导致马氏体分解

程度的减弱。后面将选用焊接速度为l 6 mhin的焊接接头进行研究。
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表5．3 DP980和HSLA450焊缝硬度随焊接速度(m／min)的变化

Tab．5-3 Fusion zone hardness Varatiation according to welding speed

焊接速度
DP980 HSLA450

(m／rain)
1．0 409士3 213士4

1．3 4ll士3 222士3

1．6 419土3 224士4

表5-4半导体激光焊DP980软化区特征随焊接速度(m／min)的变化

Tab．5-4 DP980 softened zone characteristics varing with the welding speed

焊接速度 软化区距离1 软化|又：宽度2 接头硬度最低值
(m／min) (mm) (mm) (Hv)

1．O 4．12 1．50 228

1．3 4．05 1．40 23l

1．6 3．30 0．90 246

I：软化区中的最低硬度点到焊缝中心的距离；

2：硬度低于母材硬度值区域的宽度

5．3．3 YAG激光焊焊接接头的硬度分布及组织特征

YAG激光焊焊接接头的硬度分布如图5．5所示，焊接速度为6．0 m／min，与半导体

激光焊具有相同的接头硬度分布特征，即焊缝硬化和热影响区软化。

如图5．5所示，DP980焊缝为单一马氏体组织；HSLA450焊缝的组织构成为低碳

马氏体和少量的贝氏体。

DP980的软化区宽度要低于对应的半导体激光焊，而最低硬度值却增加了，软化

区的组织如图5-6所示，马氏体的分解也没有采用半导体激光焊时的剧烈。
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图5-5 DP980和HSLA450YAG激光焊焊接接又的硬』殳分布和{}缝的组织特征

Fig 5 5Weld hardness profiles and correspondingfusion⋯microstracmreofDP980 a』1d HSIA450

underYAGlaserwelding process
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图5-6YAG激光焊DP980接头软化区的组织特征

Fig 545 SoftenedzonemicrostmctmeofDP980underYAG alserwelding

将DP9$O和HSLA450焊接接头的硬度特征总结在表5-5，5-6。

表5-5 HSLA450和DP980捍缝硬度艟焊接速度0n／m蛔)的变化

Tab．5-5 Fusion ZOlU自hardnessvatafiationatoningtowelding speed

表5-6YAG撒光焊DP980软化区特征随焊接速度(m／min)[*J变化

Tab 5-6DP980 softenedz呻e charactedsti璐vadngwiththewelding speed
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5 3 4母材的拉伸性能

Engineering Strain(％)

图5—7母材的麻力-应变曲线

Fig 5-7 Stress—strain curves ofbasemetal

吲5．7为DP980千u HSLA450母材的应力一应变曲线和持仲后的试样。DP980表现

出连续屈服，比HSLA450具有史高的强度似吏低的伸长，而且在平行5轧制方向上

强度稍高、伸长较低，即表现卅各项异性：HSLA450没有表现山叫显的各向异性特

征，枉屈服阶段，纵向扣伸具柏更高的屈服强度。具体的持伸试验结果如表5．7所

币。
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表5-'／西种母材的拉伸力学性能

Tab 5玎Tensile肿m盯Ii嚣oft帅ba辩mehb

5．3．5焊接接头的拉伸性能

Engineering Strain(％)

田5-8焊接试样的应力-应变曲线

F遮5-8sn豁s{蛐删r惯ofwelded samples

DPg$O和HSLA450半导体激光焊焊接接头的纵向和横向拉伸应力．应变曲线如图

5—8所示。DP980焊接接头的纵向拉伸强度高于相应的母材，但应变降低了，应变的降

一叮乱三一c_l矗匕∞-J1j∞口仁co∞c一矗c山
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低是由r焊缝塑|生降低所致，即焊缝的硬化；横向拙伸强度和戍变均低于其母材．断

裂发牛在软化区。

同样地，YAG激光焊焊接接头表现出与二激符激光焊相似的拉伸眭能特征，结果

如衷5-8。

表5-8DP980l}接接头的拉伸结果

Tab 5-8Tensiletesting resultsofDP980weld

5 3 6冲压成形结果

母材成形试样的俯视固

(a)DP980 (b)HSLA450

图5-9母材冲胜后的俯视图(箭头方向为轧制方向)

Fig 5 90ve“iew ofparentmetal blanks atterformabililytesting
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图5-9为母材冲压后的俯视图。DP980冲压在距离板材中心约17 mm处裂纹开

肩，然后沿着近乎直线的方向扩展，该方向与母材的轧制方向相同；HSLA450冲压时

的裂纹在距离板材中心约30 inl／1处随机开启，裂纹扩展走向呈现月牙型，裂纹的开启

和扩展与轧制织构没有明显的相关性。

2)YAG激光拼焊板

图5-10为YAG激光拼焊DP980冲压后的俯视图，焊接速度为6 m／min。与母材

不同的是，DP980拼焊板的裂纹在距离焊缝中心线约1 mm处开启，沿直线方向扩

展，与前面的硬度分布曲线比较，发现裂纹开肩点位于软化区内，且沿软化区扩展．

轧制方向与裂纹走向无关，软化区咸为拼焊板冲压失效的制约因素。

对于HSLA450激光拼焊板，焊缝方向与开裂没有关系，裂纹总在焊缝处开腑，

如图5．1I所示。

a)焊缝甲行于轧制方向 (b)焊缝晕亩于轧制方向

图5-10 DP980YAG激光焊拼焊板冲压后的俯视图(箭头方向为轧制方向)

Fig 5-100verviewofDP980tailorwelded bilks a／terfore／abilitytesting



(时焊缝平行于轧制方向 (b)焊缝垂直于轧制方向

图5-12DP080半导体激光拼焊板冲压后的俯视图(箭头方向为轧制方向)

Fig．5-12SideviewofDP9$0diodeI砒日weldedblanks afterformabilitytesting
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(a)焊缝平行于轧制方向 (砷焊缝垂直于轧制方向

图5—13HSLA450的半导体激光拼焊板冲压后的俯视图(箭头方向为轧制方向)

F嘧5-13 SideviewofHSLA450diodela湖’welded blmtks afterfomlabilii$,testing

DP980半导体激光拼焊板冲压后的俯视图如图5．12所示，裂纹开启和扩展的特点

与YAG拼焊板的相同：HSLA450也表现出与YAG焊时相同的特征，如图5．1孔试

验结果表明，两种激光捍方法对拼焊板的成形性影响没有本质差别。

4)成形试样的恻视图和数据处理

图5．14为DP980半导体激光拼焊板成形后的侧视图，母材和焊材顶头运行距离分

别为30 4mm和13 2iillrl。图5-15为HSLA450拼焊板冲压后的侧视图，母材和焊材

顶头运行距离分别为32．5 mill和31．8 mm。

图5-14DP980母材和半导体激光焊拼焊板冲压后的侧视图

Fig 5-14SideviewofDP980 DⅢⅧmetal anditsdiodelaserweldedblanks afterfommbilitytestitlg
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图5-I 5HSLA450母材和半导体激光焊拼板冲压后的侧视图

Fig 5一I 5 SidevlewofHS[A450 parentmetal andits diodelaserweldedbilks alterfomlabilitytesting

图5一16为分别为母^j和两种钢的激光拼焊板在冲压试验中冲头的冲击力．位移曲

线，焊缝方向与母材轧制方向平行。

冲压一开始，随着冲击力的增加，试验板材连续变形，直到裂纹开肩，存裂纹开

Ⅳ前，冲击力莆|1赶移均达到最大，即曲线中的顶点，随后，试验板材将失去对冲击变

形的抵抗力，冲击力骤然下降。

图5．16fa)为HSLA450母材及其拼焊板的冲头冲击山．位移曲线，板材失效时．母

村的冲击力和位移均大于相应的拼焊板，两种激光拼焊板之间没有明显差别：图5．

16fbl为DP980母材及其拼焊板的冲击力．位移曲线，母材表现出最高的冲击力和对应

的忙移，YAG拼焊板比半导体激光焊的冲击力和位移要火。
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Punch Displacement(mm)

(b)DP980

图5．16冲压成形试验冲头的冲力．位移曲线

Fig．5—1 6 Dome load—displacement ctEyes during formability testing
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(b)HSLA450

图5．17母材和激光拼焊板的LDH

Fig．5—1 7 LDH value of parent metal and laser welded blanks

图5．17为母材和两种拼焊板在成形过程中的冲头位移，即冲头的运行距离

(LDH)。

5．4讨论

很多因素都会影响板材的成形性能，例如模具和冲头的几何尺寸、润滑状态、板

材厚度、板材的表面粗糙度以及冲头的运行速度掣引，为了便于比较，冲压时的外部

因素保持一致，下面将从两个方面对成形试验结果加以讨论：1)断裂模式，即裂纹的

开启和扩展方式；2)启裂时冲头的运行距离。

5．4．1母材的成形性

前面结果表明，DP980母材的冲头位移与HSLA450大致相同，但与文献中的

DP980相比稍低f61，原因可能是由于本试验双相钢的马氏体含量稍高，且呈现出带状

特征，带状的马氏体导致了母材力学性能的各向异性，如前面的单向拉伸结果所示，
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这种材料力学性能的不同向性，会对双向拉伸试验，即冲压，造成影响，将在下面加

以讨论。

宏观上观察，与HSLA450相比，DP980在力学性能上的各向异性对成形性能的

影响首先表现在两者失效模式的不同。对于HSLA450，应变的峰值点或失效位置是位

于冲头圆项部大约30 rnm处，而且，轧制方向或者说轧制织构不会对失效模式造成影

响；DP980母材的失效位置位于顶部约17 trim处，裂纹的扩展与母材的轧制方向相吻

合。母材之间应变峰值位置的差异性是由下列因素引起，如组织差别、表面状态的不

同以及板材的厚度不同等【9，1 01。

微观尺度上，由于双相钢中马氏体和铁素体在力学性能上存在较大差异，即铁素

体为一塑性相，具有较低的强度，马氏体塑性较差，但具有较高强度，两相之间存在

明显的力学性能不均匀性。在相同应力作用下，铁素体会更早地产生塑性变形并最终

表现出更大变形，实际试验中，尽管不能肯定马氏体相在失效时进入了塑性变形阶段

与否，抑或一直处于弹性变形阶段，但无论何种情况，这种不均匀变形会促使显微空

洞在马氏体和铁素体界面处形成，并最终扩展直至断裂失效。即马氏体／铁素体界面间

由于(Decohesion)减聚力从而导致界面间裂纹／空洞的形成，SEM的观察结果如图5．

18(a)，该图位于成形板材最终断裂处附近。微(孔)裂纹形成后，会不断聚集长大，而

马氏体／铁素体界面提供了裂纹扩展的优先通道，图5．18(b)是失效后的断口SEM观

察，发现断面是由光滑区域和韧窝构成，两者相互交织，对于大部分的光滑表面，认

为是先前的马氏体和铁素体界面，即马氏体和铁索体晶粒分离所造成，而韧窝是铁素

体的韧性撕裂形成，而且，沿着马氏体／铁素体界面，带状的马氏体为裂纹沿界面的扩

展提供了更长的自由路径，即扩展能量低。因此，在DP980的成形失效中，裂纹沿着

轧制方向呈直线扩展。
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f a】碱面

(b1断面

幽5-18DF'980母村冲压后的SEM观察

Fig 5-1 8 SEM observation onDP980 altertesting
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5．4．2拼焊板的成形性

与母材相比，在HSLA450拼焊板的成形过程中，冲头运行位移减小，见图5．

16(a)。而且失效裂纹沿焊缝开启，然后垂直于焊缝向热影响区和母材处扩展。在双向

应力的冲压试验中，相对于焊缝，拼焊板中的主应变可以分解成两个分量，即垂直于

和平行于焊缝方向。接头中，焊缝和热影响区的硬度高于相应的母材，所以塑性偏

低，因此，拼焊板的成形性主要受到焊缝纵向力学性能特征的限制，裂纹在焊缝处开

启，但拼焊板仍然具有较高的成形性能，这是由于的焊缝尺寸(较窄)以及组织特征所

决定，组织构成主要为贝氏体和低碳马氏体，所以仍具备良好的塑性。

成形试验时，DP980拼焊板的断裂模式却截然不同，断裂总是位于软化区，显然

软化区对拼焊板成形性能的影响大大地超过了母材的各项异性所造成的影响。冲压会

引起沿焊缝方向的纵向和横向拉延，横向应变导致了软化区的变形集中，因为软化区

的强度要低于周边的焊缝、热影响区和未受热作用的母材，当软化区的塑性耗尽时，

裂纹便会形成。同样的断裂模式也发生在含有软化区的铝拼焊板中[31；但在双相钢的

C02激光拼焊板成形试验中，却表现了截然不同的断裂模式，即断裂发生在焊缝，而

且在整个接头中也没有发现软化吲11】。

下面将以YAG拼焊板为例，考察拼焊板成形失效后的断面形貌。

第一种情况：焊缝与轧制织构平行。此时断裂方向与母材成形时具有相同的特

征，断口是由塑性断裂区域和光滑区域组成，如图5．19(a)，块状区域为回火的马氏体

块，由铁的碳化物构成的回火马氏体岛仍然与体素体基体之间存在塑性变形的不均匀

性，在塑性应变时，界面之间会形成显微裂纹，如图5．19(b)。

第二种情况：焊缝与轧制方向垂直。在这种情况下，拼焊板理应表现出比第一种

情况更加优异的成形性能，因为裂纹的优先扩展方向，即轧制织构的方向，与焊缝垂

直，结果并非如此，焊缝的走向改变了，但软化区的尺寸和力学性能特点并没有改

变。图5．20是这种情况下的断裂形貌，与第一种情况存在一定差异，但仍然可以观察

到铁素体的塑性变形区域和马氏体区，因为此时裂纹不仅会沿着马氏体和铁素体的界

面扩展，同时也会穿越铁素体和回火马氏体。
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图5-19DP980拼焊板冲压后的SEM观察(焊缝与轧制织构平行)

Fig 5-19 SEMobsen,ationollDP980welded blanksa脑,estlng



塑量堡塞垫匿竖主丝塞

图5-20DP980拼焊板冲压后断面的形貌(焊缝与轧制织构垂直)

Fig 5-20 FiⅢ：topographyofDPggOweldedblanks anⅡtming

5．4．3软化区和山H

图5-21热模拟拉伸试样尺寸

Fig．5-21 SampledimensionforthetheTmal slmulalion

借助G|eeblel500热模拟机模拟焊接接头中软化区的组织，并制作拉伸试样，见

图5-21。热模拟的相关参数设置如图5-22，控制热模拟参数尽量接近实际的焊接状

态。
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Time(s)

图5．22热模拟参数及相关曲线

Fig．5—22 Parameters for themal simulation and related curves

热模拟试样的拉伸结果发现，同母材相比，热模拟试样的拉伸强度降低了，为

642 MPa(母材为997 MPa)，拉伸伸长增加了，为21％(母材为9．8％)。结果表明，与

母材、焊缝和热影响区相比，软化区的塑性提高了，但强度降低了。

已知激光类型会影响DP980拼焊板的成形性能，即YAG拼焊板比半导体拼焊板

具有更好的成形性能，但在两种焊接工艺下，焊缝具有相似的硬度值。所以认为，

DP980软化区的特征控制了拼焊板的成形行为。

为了比较不同激光焊拼焊板的成形性，引入了旨在反映沿焊接接头各个区域力学

性能不均匀性的参数，即软化LIS(R)．

R= —Hvsu-—Hvsz×100％
m晰

Hvsz和HVBM分别为软化区和母材的硬度；

(5—1)

一00)eJ暑巴①△Eo卜
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图5．23拼焊板的软化系数与LDH的关系

Fig．5—23 The relationship between sol,thing ratio of welded blanks and LDH

R和LDH的关系如图5．23，随着力学性能不均匀性增加，即R的增加，LDH下

降，对这一趋势的解释如下，在母材冲压时，即R=0时，变形(即应变)会在更大的区

域内分布；而对于拼焊板，即0<R<I时，此时变形会集中在狭窄的软化区。在半导体

激光拼焊板中，软化区硬度下降较大，所以软化区和周边母材的强度差别更大，因此

变形会更加显著地集中在软化区，此时未受热作用影响的母材对变形的贡献减小。所

以，软化区会造成拼焊板冲压时的提前断裂，即表现出更低的LDH。
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5．5本章小结

本章对DP980和HSLA450母材及两种激光拼焊板的成形性进行了对比研究。

对母材和拼焊板进行了单向拉伸和双向应力的成形试验，并对接头的组织和硬度

进行了表征，结合SEM观察，主要结论如下：

1)DP980接头出现了严重的软化；而HSLA450的接头无软化区形成，硬度由焊

缝向母材的过渡平稳；

2)DP980母材在单向拉伸时表现出各向异性，成形时，裂纹总是沿着母材的轧制

织构扩展，而HSLA450母材的拉伸和成形与轧制织构无相关性：

3)软化区成为DP980焊接接头的薄弱区域，在拉伸和成形试验中，均为失效的起

始点，而且裂纹总是沿着软化区扩展，拉伸强度和成形性能都因为软化区的形成而降

低：HSLA450的成形性对焊接加工却表现出不同的特征，母材和拼焊板具有相当的成

形性能，裂纹在焊缝形成，形成后向热影响区和未受热影响作用的母材扩展；

4)热模拟试验结果表明，与母材相比，软化区为一塑性高，强度低的区域，而且

软化因数越大，拼焊板的LDH越低。
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第六章全文结论

本文采用YAG和半导体激光焊方法，对相变诱导塑性钢(TRIP)和双相钢(DP)拼焊

板接头的组织和性能进行了研究，主要结论如下：

1)在半导体激光焊时，Ai．TRIP钢以高温铁素体(6)为初牛相开始凝固，并适量地

保存到室温，室温时大约占焊缝面积的30％，焊缝中含有65％左右的上贝氏体以及少

量的岛状残余奥氏体；Si．TRIP钢焊缝主要由马氏体构成；

2)与Si．TRIP钢焊缝相比，AI．TRIP钢焊缝的塑性较高，但强度较低，两种焊缝

的拉伸性能对拉伸速率均不敏感，AI．TRIP钢焊缝中的残余奥氏体没有使其表现出

TRIP效应；

3)DP钢软化区的热循环峰值温度低于Acl，半导体激光焊热影响区的软化要比

YAG的严重，时间常数的引入可以对两种不同焊接方法下的软化区特征进行比较；

4)在最大软化阶段，软化区硬度下降值与母材的马氏体含量呈线性关系，即随着

母材中马氏体含量的增加，硬度下降越大；

5)YAG激光焊焊DP钢时，焊缝硬度与含碳量之间存在线性关系，组织为全马氏

体，半导体激光焊焊缝硬度会随着碳含量的增加越来越接近对应的YAG焊焊缝硬

度；

6)在DP980母材的成形性研究中，裂纹总是沿着轧制织构的方向扩展，而

HSLA450母材的成形未表现出与轧制织构之间的相关性；

7)软化区为DP980焊接接头的薄弱区域，成为拉伸和成形失效时裂纹的起始点和

扩展区域；HSLA450的开裂从焊缝处开始；

8)与母材相比，软化区为一塑性高，强度低的区域；软化因数越大，拼焊板的

LDH越低。
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