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摘要 

本篇論文利用光學顯微鏡、掃描式電子顯微鏡與穿透式電子顯微

鏡觀察鐵- 9 鋁-30 錳-1 碳合金經固溶及 650℃不同時間時效處理後的

顯微結構、顯微結構變化對衝擊性質的影響、在不同溫度下經過衝擊

試驗後的破裂行為與變形後的顯微結構變化。合金經過固溶處理後其

顯微結構為單一沃斯田鐵相，經 650℃、6 至 48 小時的時效處理後，

(Fe,Mn)3AlC 碳化物分別在沃斯田鐵相基地內與晶界上析出與成長。

在室溫衝擊試驗時，固溶處理的試片其破斷面為有許多酒渦狀凹洞的

延性破斷面，衝擊值也較經 650℃時效處理的試片為高。時效處理後

的試片衝擊值隨著時效時間及晶界上碳化物析出量增加而大幅下

降。在室溫至-196℃的範圍內，固溶處理後合金的衝擊值隨衝擊溫度

下降而降低，並可觀察到韌-脆轉換行為的發生，測試溫度由-70℃降

至-140℃時，衝擊值由 255 J/cm2急降至 136.2 J/cm2，時效處理之合金

亦有似之結果。另外我們發現合金經 650℃、24 小時以上時效處理

後，在衝擊試驗後可觀察到形變雙晶的發生，這點以前從未被學者在

碳含量高於 0.77wt%的沃斯田鐵系鐵鋁錳碳合金中發現過。 
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Abstract 

The purpose of this study is to examine the microstructure and its 

influence on the impact property of the Fe-9Al-30Mn-1C alloy after 

solution-heat-treated (SHT) and aged at 650℃ for various times. The 

impact tests were carried out at temperatures ranging from 25℃ to 

-196℃. Besides, the fracture behavior and the deformed microstructures 

of the fractured specimens were also observed. The microstructures were 

examined by using optical microscopy (OM), scanning electron 

microscopy (SEM) and transmission electron microscopy (TEM).  

The microstructure of the Fe-9Al-30Mn-1C alloy after SHT was a 

single austenite (γ) phase. When the SHT alloy was aged at 650℃ for 6 to 

48 hours, the fine (Fe,Mn)3AlC carbides grew within the austenite matrix 

and coarse (Fe,Mn)3AlC carbides occurred on the grain boundaries. After 

the impact tests, the ductile dimple fracture surface was observed on the 

SHT specimen, which had a higher impact value than those of the aged 

specimens. The impact value of the aged specimens decreased gradually 

with the increasing aging time and the amount of the precipitates 

observed on the grain boundaries. When the impact tests were carried out 

at temperatures ranging from 25℃ to -196℃, the impact value of the 

SHT specimens decreased with decreasing temperature. When the test 

temperature fells from -70℃ to -140℃, the impact energy was 

dramatically reduced from 255 J/cm2 to 136.2 J/cm2. The aged specimens 

had a similar results. Moreover, after aged at 650℃ for more than 24 
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hours, deformation twinning occurred in the Fe-9Al-30Mn-1C alloy 

during impact tests, which has never been found by other workers in the 

austenitic FeAlMnC alloy with C content higher than 0.77wt% before. 
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鐵-9 鋁-30 錳-1 碳合金衝擊性質與變形微結構
之研究 

第一章 前言 

鐵鋁錳碳合金被許多學者研究過，其特點如強度高[1-9]、抗蝕性及

抗高溫氧化特性佳[10-14]、比重低和經濟效益高[1,14]。在此合金中，錳

及碳是沃斯田鐵相的穩定元素，使得合金有較好的冷加工性及低溫延

展性[2-4,15-31]。而鋁的添加則扮演了使肥粒鐵相穩定的角色，並使得合

金在高溫下擁有更好的抗氧化能力。另外，藉由提高鋁的添加有益於

提高合金的強度，但是卻會使沃斯田鐵相的穩定度及合金的韌性降

低。而由之前的文獻可知，經由適當比例的添加錳、碳、及鋁可以得

到一個完全沃斯田鐵相的結構[2-9,19-41]。 

在過去對鐵鋁錳碳合金機械性質的研究中發現，經過適當的合金

成份配置及熱處理後，可使得母相為沃斯田鐵相並有具 L'12結構的細

微(Fe,Mn)3AlC 碳化物在基地內均勻的整合析出，而使合金的強度在

延性沒有明顯損失的情況下顯著的提高，在過去研究中曾有學者發現

合金的強度可達到 140~160ksi，而仍可保有 57~31.5%的延伸率，此

外更進一步發現到當晶界上有 α(肥粒鐵相，BCC 結構)、β-Mn(A13結

構)、FeAl 型(B2 結構)、Fe3Al 型(D03結構)及 κ-碳化物(L'12結構)等析

出物產生時，合金的延性會有明顯的下降[28-31, 42-54]。 

在過去關於鐵鋁錳碳合金的機械性質的研究中，學者有相當多且

完整的拉伸及疲勞試驗報告[15-31,38-61]，但卻很少發現有鐵鋁錳碳合金
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的衝擊性質的研究結果，特別是顯微結構變化對衝擊性質的影響。由

於在實際應用上材料的衝擊性質也非常重要，所以本論文的目標是以

光學顯微鏡、掃描式電子顯微鏡與穿透式電子顯微鏡觀察鐵- 9 鋁-30

錳-1 碳合金經固溶及 650℃不同時間時效處理後的顯微結構、顯微結

構變化對衝擊性質的影響、在不同溫度下經過衝擊試驗後的破裂行為

與變形後的顯微結構變化。 
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第二章 文獻回顧 

2-1 鐵鋁錳碳合金相變化 

 在過去有關鐵鋁錳碳四元合金研究中提到，鋁的添加可使合

金表面形成氧化鋁(Al2O3)的氧化層而增加合金的抗蝕性與抗氧化性

[10-14]，並扮演肥粒鐵相(α)形成劑的角色，錳除了可以提升合金的延展

與加工性外，並可以穩定沃斯田鐵相結構，但其含量應低於 35wt%

以避免脆性的 β-錳(A13)相析出[35-37,59]，而碳在此合金中則為強力沃斯

田鐵相(γ)形成劑並可強化合金[2-4,19-31]。藉由適當的鋁、錳、碳成分組

合，可得到完全為沃斯田鐵相結構的鐵錳碳合金[19-41, 47-62]。一般來

說，沃斯田鐵系合金的韌性(toughness)與高溫強度通常會優於肥粒鐵

系合金。早在 1969 年，Kayak 等學者便曾在文獻中發表報告過鐵

-(8~10)鋁-(25~35)錳-1 碳合金具有穩定的沃斯田鐵相結構，並具有優

異的抗蝕性與機械性質[30]。 

從前人對鐵鋁錳碳合金相變化的研究中可知，碳含量不僅會影響

沃斯田鐵相的穩定性，同時對後續的相變化及析出物的種類都有決定

性的影響。當鐵鋁錳碳合金的碳含量較低(0.5wt%)時，有可能得到沃

斯田鐵相/肥粒鐵相的雙相合金[29, 63-67]。例如鐵-10.1 鋁-28.6 錳-0.46

碳合金[67]，經固溶處理並淬火後的顯微結構為沃斯田鐵相與肥粒鐵

相，此外並在肥粒鐵相中發現極細微的 D03相，當此合金在 550℃時
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效處理時，D03顆粒會成長，且可以觀察到 κ相(L'12)及 β-錳相析出，

晶界上則有 γ→α＋β-錳反應發生。當此合金在 450℃~750℃之間時效

處理後，在肥粒鐵相晶粒內會有下列反應發生：(α＋D03)→(α＋D03

＋κ)→(α＋B2＋κ)→α。另外有許多學者在研究碳含量較低的沃斯田

鐵/肥粒鐵雙相鐵鋁錳碳合金相變化時，觀察到 α′相成 ε 相的麻田散

鐵相出現[51-55, 68-69]。 

綜合過去有關鐵鋁錳碳合金相變化的研究結果[35-37, 47-61]，成份範

圍鐵-(4.9~11)鋁-(28~35)錳-(0.5~1.3)碳的合金經過固溶處理後急速淬

火，其顯微結構為單一的沃斯田鐵相。在經過 500 ~℃ 750℃做不同時

間的時效處理後，具有 L'12結構的細微(Fe,Mn)3AlC 碳化物開始在沃

斯田鐵母相內沿著<100>方向做整合性析出，並在 γ/γ 的晶界上異質

成核而形成較大的顆粒。相較於晶粒內的(Fe,Mn)3AlC 碳化物，晶界

上(Fe,Mn)3AlC 碳化物可以存在於更高的溫度。為了方便起見，我們

分別用 κ′和 κ 來表示在沃斯田鐵母相內整合析出而形成的

(Fe,Mn)3AlC 碳化物與在晶界上異質成核的(Fe,Mn)3AlC 碳化物。延長

時效處理時間後，隨著成分及時效時間的不同，粗大的 κ碳化物會藉

γ→γ0(碳含量較低的沃斯田鐵相)＋κ、γ→α＋κ、γ→κ＋β-錳、γ→α＋κ

＋β-錳或 γ→α＋β-錳等反應成長入鄰近的沃斯田鐵相晶粒。 

在碳含量較高(≥1.5wt%)的鐵鋁錳碳合金中，其淬火狀態的顯微結
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構與碳含量較低(＜1.5wt% )的鐵鋁錳碳合金最大的不同在於極細微

的 κ′ 碳 化 物 會 在 淬 火 過 程 中 以 史 賓 諾 多 相 分 解 (spinodal 

decomposition)反應析出在沃斯田鐵相基地內[70-72]，當合金在 550℃至

900℃時效處理後，細微的 κ'碳化物會在基地內成長，而粗大的碳化

物也會在晶界上出現。 
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2-2 鐵鋁錳碳合金機械性質及變形後的顯微結構 

鐵鋁錳碳合金的機械性質、特別是拉伸性質曾經被許多學者廣泛

研究過[15-31,38-62]，為了能精確控制合金的相變化及機械性質，在大部

分研究中鐵鋁錳碳合金都會先經過固溶處理並淬火，之後再進行時效

或冷加工處理，有許多種類的鐵鋁錳碳合金可藉析出強化或應變強化

的機構達到強化的效果，在室溫測試時其強度可達到約 140~160ksi，

而仍可保有 57~31.5%的延伸率[55]。典型的沃斯田鐵系鐵鋁錳碳(鐵

-(8~10)鋁-(28~30)錳-(0.9~1.3)碳)合金經固溶及在約 550℃時效處理

後，由於在沃斯田鐵基地相內整合析出均勻分布的 κ′碳化物造成的強

化效果，這些合金在拉伸測試中表現出優異的強度及延伸率[55-62]。 

過去還曾有學者研究過鐵-(4~5)鋁-(25~30)錳-(0.3~0.5)碳合金在

低溫狀態下的機械性質，發現從室溫至-196℃的溫度範圍內，合金的

降伏強度、拉伸強度及延伸率都會隨著溫度下降而增加[19-21,56]，並認

為這些強化的結果是應變誘發(strain-induced)的形變雙晶(deformation 

twins)造成的變態誘導塑性(transformation induced plasticity, TRIP)所

造成的。一般來說在疊差能(stacking fault energy)較低的材料中較易有

形變雙晶的形成，而在沃斯田鐵系合金中疊差能通常和鋁、錳及碳含

量有密切的關係。例如在鐵錳碳合金中，當錳含量高於 22%時，疊差

能便會隨著錳含量的上升而增加，另外，鋁或碳的添加也會使疊差能
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增加[5,72-77]，Zuidena, Subramanyam 及 Lesli 等學者曾建議在 hadfield 

鋼中， 鋁的添加可能會增加疊差能，並減少甚至消除形變雙晶的形

成[75]。 

鋁的含量對沃斯田鐵系鐵鋁錳碳合金在變形後的微結構變化影

響也曾被許多學者研究過 [23-26]。在鐵 -(1.1~3.1)鋁 -(20.5~22.0)錳

-(0.1~0.5)碳合金及鐵-(0~8.5)鋁-30 錳-0.9 碳合金中，較高的鋁含量會

抑制形變雙晶的形成，據學者推測此反應是由於鋁含量增加使疊差能

上升的結果。 

在沃斯田鐵系鐵鋁錳碳合金中，碳含量上升也會抑制形變雙晶的

產生。Kim 等學者在研究鐵-1 鋁-30 錳-(0~0.3)碳合金的拉伸性質時發

現碳含量增加時形變雙晶的數量會減少[31]。Chou 及 Chao 等學者則是

在研究鐵-28 錳-(7.5~8)鋁-(0.75~1.19)碳合金的拉伸性質時發現當碳

含量增加到 1.0wt%以上時便觀察不到形變雙晶的形成[38, 39]。You、

Kao 及 Gan 等學者也研究過添加 1.5wt%矽的鐵-10 鋁-30 錳-1 碳合金

在 77K~1123K(-196 ~850 )℃ ℃ 溫度範圍內的拉伸性質[15]，同樣也沒有

觀察到形變雙晶的產生。 

綜觀前人的研究，我們可得知在沃斯田鐵系的鐵-(7~9)鋁-(28~30)

錳-(0.7~1.2)碳合金中，碳含量對合金在變形過程中形變雙晶的形成有

決定性的影響。 
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相較於拉伸性質，有關於沃斯田鐵系鐵鋁錳碳合金衝擊性質的研

究就顯得較為不足[26, 40]。其中 Sudarshan，Havey 及 Place 等學者研究

發現鐵-7.8鋁-29.4錳-1碳-1.5矽合金在固溶後淬火狀態下的微結構為

單一沃斯田鐵相，當此合金在 293K(20 )℃ 至 77K(-196 )℃ 間的不同溫

度進行衝擊測試時，合金的衝擊值會隨著溫度的下降而降低，並呈現

類似 304L 及 21-6-9 不鏽鋼的韌-脆轉變的行為[26]。除此之外，在過

去的研究中，有關於熱處理對鐵鋁錳碳合金的衝擊性質及變形過程產

生的顯微結構變化影響的研究是非常缺乏的。 
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第三章 實驗步驟 

3-1 試片製備 

本論文所使用合金以電解鐵(99.5%)、電解鋁(99.7%)、電解錳

(99.9%)及純碳粉末在高週波感應爐中熔煉後鑄成鋼胚，合金成份以

能量分布分析儀及碳硫分析儀進行分析，結果如表一。隨後在高溫爐

中進行 1200℃均質化熱處理 12 小時，目的為使鋼胚中成分均勻，之

後切下鑄錠中間厚度約 2 ㎜之試片在 950℃進行熱處理滾軋至厚度為

8 ㎜，然後車削加工成為衝擊試片。衝擊試片在真空爐中進行 1050℃

的固溶化處理 1.5 小時後迅速水淬。之後在 650℃分別進行時間為 6

小時、12 小時、24 小時與 48 小時的時效處理。 

 

3-2 衝擊試驗 

本試驗為charpy衝擊試驗並依照ASTM E23-05 規格製作試片，試

片之寬、高皆為 5mm，長為 55mm，並在長度一半處加工出一深為

1mm、開口為 45 度之V形缺口。衝擊測試的溫度分別為 25℃、0℃、

-70℃、-140℃和-196℃。為使試片達到我們所需要的溫度，所有試片

均在該溫度介質中浸泡 20 分鐘，所採用之介質如表二。 

實驗時擺槌重量為 26 公斤、長度為 0.675 公尺。在執行衝擊實驗

時，先將試片固定好，預設擺槌的 α角度為 140 度，記錄每一個衝擊

後的角度(β角)，並依照以下公式計算出衝擊能。 

http://en.wikipedia.org/wiki/ASTM


 

W :擺槌重量(kgf)；R :擺槌重心至迴轉中心之距離(m)； :擺

槌被提升至規定位置之角度； :擊斷試片後擺槌自由上升的高

度；E : 試片吸收的能量。 

上式中 W，R， ，是試驗機之固定值，因此測出 值後即可計算

出 E 值。並將 E 除以試片截面積得到試片的 charpy 衝擊值。 

 

3-3 顯微結構觀察 

(1) 光學顯微鏡分析 

先將試片切片，依序以 100~2000 號的砂紙研磨後，以氧化鋁

粉拋光，最後用 5%的硝醇溶液腐蝕表面，再以光學顯微鏡觀察

金相組織。 

 

(2) 掃描式電子顯微鏡分析 

使用掃描式電子顯微鏡進行觀察之試片其製備方法同光學顯

微鏡，此實驗使用的是 JEOL-6500 掃描式電子顯微鏡。 

(3) 穿透式電子顯微鏡分析 

試片以 100 至 1500 號砂紙研磨至 0.05mm 厚並剪裁直徑 3mm

大小的圓形，然後以 double-jet 電解拋光機來製備。電解液成份

為 60%乙醇、30%冰醋酸及 10%過氯酸，並使用液態氮降溫使溫
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度控制在-20℃到 0℃之間；電流強度約在 1.5~2.0x104 A/m2。之

後以 JEOL-2100FX 掃描式穿透電子顯微鏡觀察及分析顯微結構。 



 
 

表一 合金成分(wt%)。 

元素 鐵 鋁 錳 碳 

成分 Bal. 8.95 29.7 1.02 

 
 
 
 

表二 不同溫度衝擊試驗所使用的介質。 

 

溫度 介質 

25℃ 無 

0℃ 冰 

–70℃ 酒精加乾冰 

–140℃ 異戊烷加液態氮 

–196℃ 液態氮 
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第四章 結果與討論 

4-1 顯微組織觀察 

圖 1 為試片經過 1050℃、1.5 小時固溶熱處理在水淬狀態下，利

用光學顯微鏡所得到的鐵-9 鋁-30 錳-1 碳合金的金相。由圖 1 可以看

出在基地內及晶界上沒有任何析出物，而且可以觀察到在基地內有明

顯的退火雙晶(annealing twin)，此為沃斯田鐵相的特徵。利用穿透式

電子顯微鏡觀察並輔以擇區繞射圖形 (selected diffraction pattern, 

SADPs)分析的結果得知基地為具有面心立方(fcc)結構的沃斯田鐵相

(austenite phase)、且沒有任何析出物被觀察到。由實驗結果我們可以

得知，在固溶熱處理並淬火狀態下，鐵-9 鋁-30 錳-1 碳合金的顯微組

織為單一沃斯田鐵相(single austenite)。 

 圖 2(a)為試片經過 650℃、6 小時熱處理後的光學顯微鏡照片，由

圖中可以看出基地內為具退火雙晶特徵的沃斯田鐵相結構，晶界上則

有少量析出物產生。圖 2(b)為試片的穿透式電子顯微鏡明視野照片，

可以看出經熱處理後，晶界上有異質析出(heterogeneous)的析出物，

晶粒內則有具織構狀結構 (modulated structure) 的析出物整合

(coherently)析出在基地內。圖 2(c)為晶粒內包含細微析出物與基地區

域的擇區繞射圖，由圖 2(c)中可以看出，除沃斯田鐵相基地造成的繞 

 
 



 
 
 
 
 
 

 

圖 1 鐵-9 鋁-30 錳-1 碳合金經過 1050℃、1.5 小時固溶熱處理後之

光學顯微鏡照片。 
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圖 2(a) 

 
 

 

圖 2(b) 
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圖 2(c) 

 

圖 2 鐵-9 鋁-30 錳-1 碳合金經過 650℃、6 小時時效處理後之(a)光

學顯微鏡照片、(b)~(c)穿透式電子顯微鏡照片。(b)為明視野

照片、(c)為擇區繞射圖(hkl：沃斯田鐵相，hkl：κ′碳化物，

zone-axis為[001])。 
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射點外，還可以觀察到由析出物造成的繞射點，而析出物的晶格常數

約為沃斯田鐵相的 2 倍;此外由圖 2(c)中 100、010、120 及 210 等繞射

點強度明顯較 110 繞射點強可以得知此析出物具 L′12結構。針對晶界

上析出物的擇區繞射觀察證明晶界上的析出物同樣具有 L′12結構。由

穿透式電子顯微鏡的分析得知經 650℃、6 小時時效處理後，基地內

尺寸較細微的析出物及晶界上較粗大的析出物皆為具 L′12 結構的

(Fe,Mn)3AlC 碳化物，基地內則仍為沃斯田鐵相。為了方便起見，我

們將基地內整合析出的(Fe,Mn)3AlC 碳化物稱為 κ′碳化物，晶界上異

質析出的(Fe,Mn)3AlC 碳化物稱為 κ碳化物。 

 在 650℃延長時效時間後，我們利用穿透式電子顯微鏡分析發現

基地仍為沃斯田鐵相，而基地內整合析出的 κ′碳化物與晶界上異質析

出的 κ碳化物則隨著時間的增加而成長。如圖 3(a)及(b)所示，圖 3(a)

為試片經 650℃、48 小時時效處理後的光學顯微鏡照片，可見到晶界

上析出物的量較 6 小時為多。圖 3(b)為試片經 650℃、48 小時時效處

理後的電子顯微鏡明視野照片，可見到基地內及晶界上析出物尺寸皆

增加，晶界上的 κ碳化物則呈現層狀結構(lamellar structure)。 

表三所列為合金經不同熱處理條件後，利用影像分析軟體對光學

顯微鏡照片中晶界上 κ碳化物所占面積比例進行分析的結果，可以看

出隨著時效時間增加，κ碳化物的比例會隨之增加。由光學顯微鏡與
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穿透式電子顯微鏡的觀察與分析結果，我們得知在淬火狀態下鐵-9

鋁-30 錳-1 碳合金的顯微結構為單一沃斯田鐵相。經 650℃時效處理

後，具 L′12結構的 κ′與 κ碳化物會分別在基地內和晶界上整合與異質

析出。 



 
 

 

圖 3(a) 

 

 

圖 3(b) 

圖 3 鐵-9 鋁-30 錳-1 碳合金經過 650℃、48 小時時效處理後之(a)

光學顯微鏡照片及(b)穿透式電子顯微鏡明視野照片。 
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表三 晶界上 κ碳化物所占面積百分比(%)。 

 

熱處理條件 固溶處理 
650℃ 
6 小時 

650℃ 
12 小時 

650℃ 
24 小時 

650℃ 
48 小時 

析出物面積百

分比(%) 0 3.33 7.35 18.46 32.98 
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4-2 衝擊試驗結果 

鐵-9 鋁-30 錳-1 碳合金在不同條件下 charpy 衝擊試驗的結果整理

於表四；衝擊溫度對合金衝擊值的影響另外整理如圖 4。由圖 4 中可

以看出，固溶與經不同時間時效處理的試片，其衝擊值都會隨著衝擊

溫度下降而下降，並且在-70℃至-140℃的溫度區間內有韌性-脆性轉

換(ductile-to-brittle transition)行為發生，這種現象與過去學者在 304、

304L 及 21-6-9 等不鏽鋼及經固溶處理後的鐵-7.8 鋁-29 錳-1 碳-1.5 矽

合金中觀察到的結果類似[26]。而隨著時效處理時間及晶界上 κ碳化物

析出量的增加，合金的韌-脆轉換行為則變得較不明顯。另外我們以

韌性破斷時所吸收最高能量的 50%計算試片的能量轉換溫度(energy 

transition temperature，TrE)，發現所有試片的能量轉換溫度均約為

-130℃。 

時效時間對衝擊值的影響如圖 5 所示。由圖 5 中可以看出，合金

在固溶狀態時衝擊值最高，當合金在經過 650℃作時效處理後，隨著

時效時間的增加，合金的衝擊值(吸收的能量)會隨之下降，這點與我

們在顯微結構中觀察到晶界上 κ碳化物析出的析出趨勢是相符的。一

般來說，析出物雖然能阻礙材料在受力變形時差排的移動而有強化的

效果，但卻也會造成應力集中的現象而對材料的延性、韌性有不良的

影響，特別是當析出物不整合(incoherent)析出在晶界上時，因應力集
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中而造成晶界發生破斷的效應會更明顯。在過去有關鐵鋁錳碳合金機

械性質的研究中[56, 71-72]，學者發現到當鐵鋁錳碳合金的晶界上有 κ碳

化物析出時，合金的延性會顯著的下降，這是因為 κ 碳化物的剛性

(stiffness)遠較沃斯田鐵相高，當受力產生變形時 κ碳化物會因無法承

受與沃斯田鐵相相當的變形量而先破斷，使裂縫在 κ碳化物間起源、

傳播並連結造成劈裂(cleavage)。 

圖 6 為鐵-9 鋁-30 錳-1 碳合金 1050℃、1.5 小時固溶處理後，經

衝擊測試的破斷面掃描式電子顯微鏡照片，圖 6(a)及(b)的衝擊溫度分

別為 25℃及-196℃。由圖 6(a)中我們可以看出固溶處理後的試片在

25℃衝擊時，破裂面上可以觀察到許多代表延性破裂特徵的酒渦狀凹

洞(dimple)，當衝擊測試的溫度降為-196℃時，不僅酒渦狀凹洞減少、

破斷面變得較為平坦、且可以觀察到裂縫沿著晶粒間傳播，呈現出典

型的脆性破裂特徵。圖 6(a)至(b)的變化與我們在圖 4 中觀察到的韌性

-脆性轉變行為相符。 

圖 7(a)及(c)分別為試片經 650℃、48 小時時效處理後，在 25℃及

-196℃進行衝擊試驗的破斷面掃瞄式電子顯微鏡照片；圖 7(b)及(d)

則分別為(a)及(c)的局部放大。由圖 7 中我們幾乎觀察不到酒渦狀凹

洞的存在，而是呈現劈裂破斷表面(cleavage fracture surface)的脆性破

斷特徵。並且可以在局部觀察到破斷後的 κ 碳化物，而在低溫衝擊
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時，更可以觀察到裂縫除了在 κ碳化物間互相連接外還會在基地內傳

播。 

由顯微結構的觀察及衝擊試驗結果，我們發現到鐵-9 鋁-30 錳-1

碳合金在 650℃時效處理時，隨著時效時間的增加，晶界上 κ碳化物

的量會增加，尺寸也會成長，並導致合金的衝擊值隨之下降。 



 
 
 
 

表四 衝擊測試結果(能量單位：J/cm2) 

 

溫度 SHT 6hr 12hr 24hr 48hr 

25℃ 298.5 281.7 244.6 196.6 93.6 

0℃ 287.7 274.1 236.3 187.9 88.1 

-70℃ 255.8 236.9 201.1 170.3 70.8 

-140℃ 136.2 130.4 106.2 89.2 33.1 

-196℃ 78.6 68.8 66.4 53.7 23.5 
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圖 4 鐵-9 鋁-30 錳-1 碳合金在不同熱處理條件下，衝擊溫度與衝

擊值的關係。 

 

 
 

25



 
 

圖 5 鐵-9 鋁-30 錳-1 碳合金在不同衝擊溫度下，熱處理條件與衝

擊值的關係。 
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圖 6(a) 

 

 

圖 6(b) 

 

圖 6 鐵-9 鋁-30 錳-1 碳合金經固溶熱處理及衝擊測試後的掃描式

電子顯微鏡破斷面照片。(a)及(b)的衝擊溫度分別為 25℃及

-196℃。 
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圖 7(a) 

 
 

 

圖 7(b) 
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圖 7(c) 

 

 

κ

κ→ 

圖 7(d) 

 

圖 7 鐵-9 鋁-30 錳-1 碳合金經 650℃、48 小時時效處理及衝擊測

試後的掃描式電子顯微鏡破斷面照片。(a)及(c)的衝擊溫度分

別為 25℃及-196℃，(b)及(d)分別為(a)與(b)的局部放大。 
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結

4-3 衝擊變形後形變雙晶觀察 

圖 8(a)及(b)分別為固溶與經 48 小時時效處理之試片在 25℃進行

衝擊試驗後，在很接近破斷面的自由表面上利用掃描式電子顯微鏡觀

察到的照片，圖 8(c)則為 8(b)的局部放大。由圖 8 中我們可以看到固

溶試片在衝擊後除了晶粒有稍微變形外，沃斯田鐵基地內僅有退火雙

晶而微結構並沒有其他的變化，但經過時效處理的試片中除了退火雙

晶外，尚可以觀察到大量類似形變雙晶的結構出現[8, 38, 39]，另外由圖

8 中可以看出退火雙晶與形變雙晶的尺寸有非常明顯的差異。我們並

利用穿透式電子顯微鏡對經時效處理過並進行衝擊測試後的試片進

行觀察，結果如圖 9(a)及(b)。圖 9(a)是明視野照片，顯示試片中有形

變雙晶產生，圖 9(b)是圖 9(a)中包含形變雙晶周圍區域的擇區繞射

圖，其zone-axis方向為[011]。利用擇區繞射圖進行分析我們發現形變

雙晶的雙晶平面(twin plane)為典型面心立方結構的{111}平面，而在

圖 9(b)中除了沃斯田鐵相基地的繞射點外，還可以觀察到具L'12 構

的κ'碳化物的繞射點。(圖 9(b)中hkl代表沃斯田鐵相基地、hkl代表κ′

碳化物、hklT或hklT 則代表由形變雙晶造成的繞射點)。由微結構的

觀察我們另外發現當合金在 650℃進行 24 小時以上的時效處理後，

便可以觀察到形變雙晶出現。 

由之前對微結構的觀察結果得知，熱處理對鐵-9 鋁-30 錳-1 碳合 



 
 
 

 

圖 8(a) 

 

 

圖 8(b) 
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圖 8(c) 

 

圖 8 鐵-9 鋁-30 錳-1 碳合金經(a)固溶處理及(b)650℃、48 小時時

效處理並在 25℃衝擊測試後的掃描式電子顯微鏡自由表面照

片。(c)為(b)的局部放大。 
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圖 9(a) 

 

圖 9(b) 

圖 9 鐵-9 鋁-30 錳-1 碳合金經 650℃、48 小時時效處理並在 25℃

進行衝擊測試後的穿透式電子顯微鏡照片。(a)為明視野，(b)

為擇區繞射圖(hkl：沃斯田鐵相基地、hkl：κ′碳化物、hklT

或hklT：由形變雙晶造成的繞射點，zone axis為[011])。 
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金在變形前後的微結構變化有非常大的影響。當合金在固溶狀態下，

其微結構為單一的沃斯田鐵相；經衝擊試驗後，沒有觀察到形變雙晶

的產生。然而當合金經過 650℃、24 小時以上的時效處理後，其微結

構則為沃斯田鐵相基地內包含成長後的 κ'碳化物，晶界上有 κ碳化物

的析出，在衝擊試驗後則可以在基地內觀察到形變雙晶的產生，這點

與其他學者的研究結果有很大的不同。 

在之前有關沃斯田鐵系鐵-(7.5~8)鋁-(28~29.4)錳-(1)碳-(0-1.5)矽

合金，在變形後微結構變化的研究中[15,26,38-39]，形變雙晶僅在碳含量

較低的合金中被觀察到。例如在鐵-8 鋁-28 錳(0.77、1.01、1.19)碳合

金中，當碳含量高於 0.77wt%時便觀察不到形變雙晶的存在[39]。一般

來說，在面心立方結構的合金中，較低的疊差能能促進形變雙晶的產

生[39]，而在鐵鋁錳碳合金中，鋁、錳及碳的含量增加都會提高合金的

疊差能[23,24,73-76]，並抑制形變雙晶的產生。在我們目前的研究中，合

金內碳含量達到 1wt%，鋁及錳的含量也分別達到 9wt%及 30wt%，

照前人的研究結果推論，應不會觀察到形變雙晶，我們目前觀察到的

結果應與時效處理造成合金的微結構與成份變化有很大的關係，雖然

由於碳原子的原子量為 12 而無法在能量分布分析儀上做定量分析，

但我們可以推知經時效處理而使(Fe,Mn)3AlC 碳化物析出時，碳化物

中碳原子所佔的比率接近 20at%(約為 5wt%)[71,72]，如此高的碳含量勢
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必將大量消耗基地內的碳原子而使基地內的碳含量下降，並降低沃斯

田鐵基地的疊差能，而促使形變雙晶發生。值得注意的是在以往有關

沃斯田鐵系鐵鋁錳碳合金的研究中，從未有學者發現過類似的情況。

另外，一般來說在大多數合金中，形變雙晶的產生多能對材料有增加

韌性的效果，在實驗過程中我們也觀察到當時效時間延長到 24 小時

以上時在衝擊試驗後便可以觀察到形變雙晶的產生，且形變雙晶的密

度會隨著時效時間增加而提高，由衝擊試驗的結果(表四及圖 4)我們

可以觀察到本合金經過長時間(48 小時)時效處理後韌-脆轉換行為變

的較不明顯，表示形變雙晶的產生對合金有一定程度的增加韌性效

果，然而若需明確了解形變雙晶對鐵鋁錳碳合金機械性質的影響，則

尚需更進一步的研究。 
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第五章 結論 

本論文研究鐵-9 鋁-30 錳-1 碳合金經固溶及 650℃不同時間時效

處理後的顯微結構、顯微結構變化對衝擊性質的影響、在不同溫度下

經過衝擊試驗後的破裂行為與變形後的顯微結構變化，得到結論如

下： 

1. 合金在經過 1050℃，1.5 小時固溶處理並水淬後，其顯微結構為

單一的沃斯田鐵相；在 650℃進行時效處理後，具 L'12 結構的

(Fe,Mn)3AlC 碳化物分別在沃斯田鐵相基地內與晶界上析出與成

長。 

2. 在 25℃至-196℃的範圍內，固溶處理後合金的衝擊值皆隨衝擊溫

度下降而降低，並可觀察到韌-脆轉換行為的發生，測試溫度由

-70℃降至-140℃時，衝擊值由 255 J/cm2急降至 136.2 J/cm2，時

效處理之合金亦有相似之結果。 

3. 合金經固溶處理後，在衝擊試驗時其破斷面為有許多酒渦狀凹洞

的延性破斷面，衝擊值也較經 650℃時效處理的試片為高。合金

經 650℃、6 至 48 小時的時效處理後，由於晶界上析出 κ碳化物

而受力時裂縫容易在碳化物區域連結與傳播的關係，使材料的衝

擊值隨著時效時間及碳化物析出量增加而大幅下降，其破斷面也

呈現典型脆性破斷的劈裂面。 
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4. 合金經 650℃、 24 小時以上時效處理後，由於含高碳的

(Fe,Mn)3AlC 碳化物析出並消耗大量的碳原子而使基地內的碳含

量下降，並降低了合金的疊差能，在衝擊試驗後在沃斯田鐵基地

內觀察到形變雙晶的發生，這點從未被學者在碳含量高於

0.77wt%的沃斯田鐵系鐵鋁錳碳合金中發現過。 
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