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CТРУКТУРА, ФАЗОВЫЙ СОСТАВ И МЕХАНИЧЕСКИЕ СВОЙСТВА 
ВЫСОКОПРОЧНОЙ СТАЛИ С ПРОМЕЖУТОЧНЫМ КАРБИДОМ η-Fe2C
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Рассмотрено влияние закалки и отпуска на структуру, фазовый состав и механические свойства вы-
сокопрочной стали Fe–0.34 C с 1.77 вес. % Si. Отпуск при температурах до 500°C практически не
влияет на структурные характеристики пакетного мартенсита, образующегося при закалке. При
температурах отпуска в интервале 200–400°C происходит выделение промежуточного η-карбида,
что приводит к повышению предела текучести до 1490 МПа и ударной вязкости до 35 Дж/см2. После
отпуска при 200°C температура хрупко-вязкого перехода составляет ~ –50°C. Уменьшение ударной
вязкости и снижение доли вязкого разрушения при понижении температуры испытаний сопровож-
дается переходом от внутризеренного к межзеренному разрушению. Выделение цепочек цементита
по границам реек и блоков наблюдается после отпуска при 500°C. Это приводит к уменьшению пре-
дела текучести, при этом величина ударной вязкости не увеличивается.
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ВВЕДЕНИЕ
В настоящее время производители сельскохо-

зяйственной и землеройной техники предъявля-
ют спрос на высокопрочные стали с пределом те-
кучести σ0.2 ≥ 1400 МПа, из которых планируется
изготавливать рабочие элементы землеройных
машин. К данным сталям предъявляются требо-
вания по сочетанию высокой твердости, прочно-
сти, износостойкости, хорошей пластичности и
удовлетворительной ударной вязкости [1–5]. Вы-
сокопрочные стали используются в авиастрое-
нии, ракетостроении и космической технике
[4, 5]. Их применение в производстве автомашин,
транспортной и землеройной техники сдержива-
ется высокой стоимостью [1, 2]. Из всех типов вы-
сокопрочных сталей для применения в граждан-
ских отраслях машиностроения по ценовым
ограничениям подходят только низколегиро-
ванные стали с промежуточными карбидами ти-
па ε/η-Fe2C [4]. К данному типу сталей относится
среднеуглеродистая сталь 300M, которая являет-

ся улучшенной версией стали AISI4340 с высоким
содержанием Si (1.6 вес. %) (табл. 1) [4–6]. Эта
сталь имеет высокий предел текучести, хорошую
пластичность и удовлетворительную ударную вяз-
кость после закалки и отпуска при 300°С (табл. 1)
[7]. Для получения данного комплекса свойств
сталь 300М подвергается вакуумно-дуговому пе-
реплаву (ВДП). Для высокопрочных сталей,
предназначенных для сельскохозяйственной тех-
ники и транспортных средств, целесообразна за-
мена вакуумно-дугового переплава на электро-
шлаковый переплав (ЭШП), который обеспечи-
вает снижение содержания серы, что приводит к
повышению ударной вязкости в сталях с проме-
жуточными карбидами [4, 7].

Уникальное сочетание прочности, пластично-
сти и ударной вязкости в стали 300М обусловлено
влиянием Si на процессы, происходящие при за-
калке и отпуске [8–12]. При закалке в стали 300М
остается до 10% остаточного аустенита, который
насыщается углеродом до 1.5 вес. % при низко-
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температурном отпуске за счет перераспределе-
ния углерода из мартенсита [12–15]. Известно
[2, 8–11, 15, 16], что введение в низколегирован-
ную сталь более 1.5 вес. % Si подавляет образова-
ние цементита вплоть до температуры ~470°С,
что обеспечивает присутствие только промежу-
точных карбидов в структуре стали, отпущенной
при температурах ≤400°С. Распад остаточного
аустенита при низкотемпературном отпуске при-
водит к образованию промежуточных карбидов в
бейнитном феррите [9, 17]. Т.е., фазовые превра-
щения в низколегированных сталях с содержани-
ем Si ≥ 1.5 вес. % при отпуске отличаются от пре-
вращений в сталях с меньшим содержанием Si
[6, 9, 16–18]. Подавление образования цементита
пластинчатой формы по границам элементов па-
кетного мартенсита устраняет, либо ослабевает
обратимую отпускную хрупкость [8, 9]. Микроле-
гирование Nb и Ti направлено как на выделение
карбонитридных фаз типа МХ в высокотемпера-
турной области и предотвращение рекристалли-
зационных процессов в аустените при горячей де-
формации, так и на получение дополнительного
дисперсионного упрочнения [19]. Российские
стали аналогичного класса, разработанные на ос-
нове стали 30ХГСА, содержат повышенное со-
держание Cr и ~1 вес. % Si [19]. Они не относятся
к классу высокопрочных, поскольку их предел те-
кучести ≤1300 МПа [20].

В данной работе изучено влияние закалки и
последующего отпуска (Q&T) на структуру и ме-
ханические свойства высокопрочной стали Fe–
0.34 C, которая (табл. 2) отличается от стали 300М
отсутствием Ni, повышенным содержанием Mn,
уменьшенным содержанием углерода, наличием

Nb, а также использованием ЭШП для очистки от
примесей вместо ВДП.

Сканирующая растровая и просвечивающая
электронная микроскопия была использована
для установления влияния повышенного содер-
жания кремния на фазовые превращения при
низкотемпературном отпуске в низколегирован-
ных среднеуглеродистых сталях и выявления свя-
зи между формирующейся при низкотемператур-
ном отпуске структурой и механическими свой-
ствами. На основе полученных результатов
проведена оценка возможности использования
стали Fe–0.34 C как высокопрочной с эконом-
ным легированием и с применением упрощенной
металлургической технологии [4, 5].

МАТЕРИАЛ И МЕТОДИКИ
ПРОВЕДЕНИЯ ИССЛЕДОВАНИЯ

Химический состав исследуемой стали Fe–
0.34 C, полученной методом ЭШП, представлен в
табл. 2. Cлиток был гомогенизирован при 1150°C
в течение 4 ч с последующей ковкой при темпера-
туре от 1150 до 950°С в заготовку размером
60 × 150 × 450 мм с последующим охлаждением
до комнатной температуры на воздухе. Термиче-
ская обработка образцов включала аустенитиза-
цию при температуре 900°C в течение 5 мин, за-
калку в горячую воду и последующий отпуск при
температурах 200, 280, 400 и 500°C в течение 1 ч и
финальное охлаждение на воздухе.

Равновесные объемные доли фаз были рассчи-
таны с использованием программы Thermo-Calc
с использованием термодинамической базой
TCFE7.

Таблица 1. Химический состав и механические свойства сталей 300M и AISI4340 и температура хрупко-вязкого
перехода (ХВП) [3, 6] после закалки и низкотемпературного отпуска (240–310°C)

Сталь 300M AISI4340

Химический состав, вес. % Fe–(0.4–0.45)С–(1.45 – 1.80)Si–
(0.7–0.95)Cr– (1.65–2.0)Ni– (0.3–
0.5)Mo– (0.05–0.1)V–0.01P–0.01S

Fe– (0.37–0.43)С–(0.15–0.3)Si–
(0.7–0.9)Cr–(1.65–2.0)Ni– (0.2–

0.3)Mo–(0.6–0.8)Mn–0.04P–0.04S
Предел текучести, МПа 1590 1407
Временное сопротивление разруше-
нию, МПа

1923 1873

Относительное удлинение, % 10 6

Ударная вязкость, Дж/см2 20 18

Температура ХВП, °C –17 –

Таблица 2. Химический состав исследуемой стали Fe–0.34 C, вес. % (Fe осн.)

Элементы C Si Mn Cr Mo Nb Ti B Al Σ(S + P)

Fe–0.34 C 0.34 1.77 1.35 0.56 0.20 0.04 0.031 0.002 ≤0.01 ≤0.012
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Дифференциальную сканирующую калори-
метрию (ДСК) проводили с использованием ка-
лориметра SDT Q600 (TA Instruments New Castle,
DE, USA). Масса образцов составляла ~142 мг,
использовали защитную атмосферу чистого арго-
на. Образцы были закалены в горячую воду с тем-
пературы аустенизации 900°C и затем нагрева-
лись со скоростью 10°C/мин в калориметре. Ди-
латометрия была выполнена с использованием
закалочного дилатометра DIL 805 той же фирмы.
Дилатометрическая кривая была получена при
охлаждении с температуры 900°C при скорости
охлаждения 200°C/с до температуры 330°C и
53°C/с от этой температуры до комнатной темпе-
ратуры. Цилиндрические образцы длиной 10 мм и
диаметром 3 мм были использованы для дилато-
метрических исследований.

Микроструктурные исследования проводили с
помощью растровой электронной микроскопии
(РЭМ) с использованием микроскопа Quanta
600FEG (FEI, Hillsboro, Орегон), оборудованного
анализатором картин дифракции обратно рассе-
янных электронов (ДОРЭ) и системой построе-
ния карт разориентировок (OIM), и просвечива-
ющей электронной микроскопии (ПЭМ) с ис-
пользованием микроскопа Jeol “JEM-2100”
(JEOL Ltd., Токио, Япония) с приставкой INCA
для энергодисперсионного (ЭДС) анализа (Ox-
ford Instruments, Oxfordshire, Великобритания).
Образцы для РЭМ и тонкие фольги для ПЭМ бы-
ли изготовлены методом электролитической по-
лировки и двусторонней струйной электрохими-
ческой полировки с использованием 10%-го рас-
твора HClO4 и 90%-го раствора CH3COOH. Для
фазового анализа с образцов были получены уг-
леродные реплики, которые затем исследовали
методом ПЭМ. Идентификацию фаз проводили,
сопоставляя данные химического состава, опреде-
ленные методом ЭДС, и результаты расшифровки
электронограмм (ПЭМ). Были проанализированы
по 2 ДОРЭ карты в каждом состоянии. Полученные
карты ДОРЭ имеют площадь 100 × 100 мкм2 при
шаге сканирования 0.1 мкм. Средняя величина ко-
эффициента, характеризующего достоверность ин-
дицирования Кикучи-картин (англ. Confidence In-
dex, CI) полученных ДОРЭ картин, варьировалась
от 0.29 до 0.41. Для ДОРЭ картин с коэффициен-
том CI более 0.1 доля корректно индицированных
Кикучи-картин составляет 95%, что указывает на
высокую достоверность полученных результатов
[21]. Для корректной интерпретации картин
ДОРЭ были исключены точки с коэффициентом
CI менее 0.1. Идентификация границ исходных
аустенитных зерен и мартенситных пакетов была
выполнена с помощью алгоритмов реконструк-
ции исходной аустенитной структуры с использо-
ванием набора инструментов MTEX, имплементи-
рованных в программу MATLAB [10, 22]. Плотность
дислокаций рассчитывали методом определения

средней разориентировки между соседними точка-
ми внутри отдельных зерен с использованием
функции Kernel для карт ДОРЭ [10, 23]:

(1)

где θ – средняя разориентировка между соседни-
ми точками, b = 0.25 нм – вектор Бюргерса для
α-Fe и h – шаг сканирования.

Объемную долю остаточного аустенита опре-
деляли двумя методами. Во-первых, путем расче-
та количественного отношения точек с ГЦК- и
ОЦК-решеткой, идентифицированных на по-
верхности образцов при ДОРЭ анализе. Во-вто-
рых, методом определения магнитного насыще-
ния образца с использованием ферритометра
Fischer Feritscope FMP30 (Helmut Fischer Gmbh,
Sindelfingen, Germany). Погрешность получен-
ных результатов разными методами исследова-
ния не превышала 0.2%.

Испытания на статическое растяжение плос-
ких образцов с расчетной длиной 35 мм и попе-
речным сечением 7 × 3 мм, проводили – на испы-
тательной машине Instron 5882 (Illinois ToolWorks
Inc., Norwood, MA, USA) при комнатной темпе-
ратуре. Динамические испытания на ударную
вязкость в соответствии со стандартом ASTM E-23
проводили на образцах Шарпи длиной 55 мм, се-
чением 10 × 10 мм, с концентратором V-типа глу-
биной 2 мм с использованием копра Instron SI-
1M (Instron corporation, Grove City, PA, USA),
оборудованного системой для записи диаграммы
Instron Dynatup Impulse. Было испытано по два
стандартных образца на растяжение и ударную
вязкость. Разброс в полученных значениях меха-
нических характеристик составлял не более 10%
для каждого состояния. Исследование поверхно-
сти излома испытанных образцов Шарпи прово-
дили с использованием РЭМ Quanta 600 FEG.
Остальные детали структурных исследований,
ДСК, дилатометрии и механических испытаний
описаны в предыдущих работах [8–11, 24].

РЕЗУЛЬТАТЫ И ОБСУЖДЕНИЯ
Фазовые превращения. Согласно термодина-

мическим расчетам (рис. 1а) температуры начала
(АС1) и завершения (АС3) аустенитного превраще-
ния составили 733 и 827°C, а по анализу ДСК кри-
вой (рис. 1б) они были определены как 761 и
886°C, соответственно. Видно, что разность рас-
чета температур АС1 и АС3 составляет 28 и 50°C со-
ответственно. Таким образом, выбранная темпе-
ратура нагрева под закалку обеспечивает получе-
ние полностью аустенитной структуры.

Согласно термодинамическим расчетам, вы-
полненным в программе Thermo-Calc, в структу-
ре исследуемой стали присутствуют следующие

θρ = 2  ,
bh
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термодинамически равновесные карбиды: М3C,
M7C3, M6C, MC при температуре <АС1 и M23C6 и
MC при температуре >АС3. Вертикальными пунк-
тирными линиями обозначены температуры, со-
ответствующие температурам аустенитизации и
отпуска исследуемой стали. Следует отметить,
что база данных TCFE7 не содержит переходных
карбидов типа ε/η-карбид, которые могут выде-
ляться при отпуске при температурах до 420°C
[4, 6, 8–11, 17, 18, 25–27], и позволяет провести
расчет только для указанных на рис. 1а фаз. Мак-
симальная доля карбидов М23С6 и M6C составила
0.07 и 0.32%, соответственно. Низкая объемная
доля карбидов M6C в равновесном фазовом со-
ставе при температуре низкотемпературного от-
пуска объясняется небольшим количеством Mo в
химическом составе стали. Объемная доля це-
ментита M3C достигает 6% при температуре
550°C, что соответствует среднеуглеродистой ста-
ли с ферритно-перлитной структурой. При этом
расчет равновесного фазового состава позволяет
установить следующую стадийность превраще-
ния: мартенсит → М7С3 → M3C.

Данные дилатометрических исследований
позволили получить точки начала и конца мар-
тенситного превращения Mн = 316°C и MК ≥ 140°C
соответственно (рис. 1в). Поскольку разница
между точкой конца мартенситного превраще-
ния, Mк, и температурой закалочной среды со-
ставляет около 100°C, можно заключить, что при-
меняемая обработка обеспечивает мартенситную
структуру с незначительным количеством оста-
точного аустенита.

На рис. 1б представлены результаты ДСК-ана-
лиза. Слабый экзотермический пик, связанный с
образованием кластеров углерода [28], наблюда-
ется при 68°C. Экзотермический пик при 198°C
может быть связан с началом распада аустенита.
Однако, принимая во внимание небольшое количе-
ство остаточного аустенита (табл. 3), более вероят-
но, что данный пик связан с выделением переход-
ных карбидов как в других низколегированных ста-
лях при низкотемпературном отпуске [8–11].
Экзотермический пик при 474°C связан с выделе-
нием цементита [8–11, 29]. Таким образом, леги-
рование Si, Mo и Cr повышает температуру выде-
ления Fe3C в исследованной стали по сравнению
со сталями с низким содержанием кремния и ана-
логичным содержанием углерода [16, 18, 29]. Из
данных ДСК следует, что частичный распад мар-
тенсита сопровождается выделением переходных
карбидов, а полный распад мартенсита приводит
к выделению цементита при температуре близкой
к 500°C. Соответственно, структура стали после
низкотемпературного отпуска будет представлять
собой мартенсит с промежуточными карбидами,
а после среднетемпературного – феррит с цемен-
титом.

Структура. Карты разориентировок и тонкая
структура исследуемой стали после закалки и от-
пуска представлены на рис. 2 и 3, а характеристи-
ки структуры сведены в табл. 3. Закалка приводит
к образованию типичной структуры пакетного
мартенсита, состоящего из пакетов, блоков и ре-
ек, в котором наследуются границы исходных
аустенитных зерен (ИАЗ) (рис. 2) [8–11, 22, 30–32].

Рис. 1. Зависимость равновесной объемной доли фаз
от температуры (а), ДСК-кривая, полученная при на-
греве, стали после закалки, (б) и дилатометрическая
кривая, полученная при охлаждении (в).
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Средний размер ИАЗ составляет 23 мкм (табл. 3),
а их форма близка к равноосной (рис. 2), что свя-
зано с небольшими степенями деформации при
ковке. При этом отношение размеров мартенсит-
ных пакетов к размерам ИАЗ относительно неболь-
шое [8–10, 33] и составляет Dпакет = 0.27 × DИАЗ. Это
связано с тем, что в пределах одного ИАЗ образу-
ются пакеты с кристаллографической ориенти-

ровкой, соответствующей не более чем трем раз-
личным плоскостям {111}γ (рис. 2б и 2г) [30–32]. В
ИАЗ с размером более 20 мкм наблюдаются шесть
и более пакетов (рис. 2б и 2г). Из них два, иногда
три пакета имеют округлую форму и состоят из
нескольких блоков, а другие пакеты представля-
ют собой фактически один блок. В большинстве
ИАЗ с размером менее 20 мкм наблюдается один

Таблица 3. Параметры микроструктуры исследуемой стали после закалки и отпуска

Сталь Размер 
ИАЗ, мкм

Размер 
пакетов, 

мкм

Ширина 
блоков, 

мкм

Ширина 
реек, нм

ρ, 
1014 м–2

Объемная 
доля γ-Fe, 

%

Размер 
частиц 

Nb(C,N), 
нм

Размер η-
карбида 
(l/w), нм

Размеρ 
Fe3C, нм

Закалка 23 ± 5 6.2 ± 1.5 0.53 ± 0.08 209 ± 33 9.4 0.86 ± 0.18 27 40/5 –
Отпуск 200°С 26 ± 4 8.5 ± 1.9 0.49 ± 0.08 216 ± 34 9.1 0.63 ± 0.17 33 73/6 –
Отпуск 280°С 27 ± 6 9.3 ± 2.1 0.65 ± 0.09 234 ± 29 9.3 0.54 ± 0.20 34 120/7 –
Отпуск 400°С 26 ± 6 8.6 ± 1.7 0.63 ± 0.07 231 ± 35 8.4 0.45 ± 0.11 34 132/7 –
Отпуск 500°С 23 ± 3 6.5 ± 1.2 0.52 ± 0.08 235 ± 33 8.6 0.21 ± 0.18 48 – 26

Рис. 2. ДОРЭ-анализ исследуемой стали после закалки (а, б) и отпуска при температуре 500°C (в, г): карта разориен-
тировок (а, в); карта, показывающая различные пакеты блоков в мартенситной структуре (б, г). Жирными черными
линиями на (б, г) показаны границы ИАЗ, тонкими линиями показаны границы блоков.
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крупный пакет, который занимает более 60%
площади всего ИАЗ (рис. 2б и 2г).

Отношение размеров пакетов к размерам бло-
ков велико Dпакет ~ 12 × Dблок [8–10, 33]. Это связа-
но с большим размером пакетов в ИАЗ размером
более 20 мкм и небольшой толщиной блоков. При
этом в крупных пакетах, обычно расположено бо-
лее 3-х блоков, в которых могут наблюдаться до
6 вариантов {111}γ || (011)α в соответствии с ориен-
тационным соотношением Курдюмова–Закса. В
исследуемой стали наблюдается высокая плот-
ность дислокаций (табл. 3), которая в 1.5 раза
больше, чем в схожей по химическому составу
стали с 0.25% С [9, 10] после аналогичной обра-
ботки.

Остаточный аустенит располагается преиму-
щественно по большеугловым границам (БУГ)
блоков мартенситной структуры. Отпуск не при-
водит к полной трансформации остаточного
аустенита, при этом его объемная доля снижается
с повышением температуры (табл. 3). Это связано
с тем, что остаточный аустенит имеет пленочную
морфологию, а высокие гидростатические напря-
жения обеспечивают его устойчивость [34] вплоть
до высоких температур отпуска.

Распределение карбидов. В закаленном состоя-
нии внутри реек были обнаружены карбиды NbC

(рис. 3а). Данные карбиды имеют сферическую
форму, и их небольшой размер (табл. 3) позволяет
предположить, что они выделяются на дислока-
циях в процессе закалки [20, 35]. В мартенситной
матрице присутствует также небольшое количе-
ство частиц промежуточного η-карбида (Fe2C)
пластинчатой формы с высоким отношением
длины к ширине (аспектное соотношение (l/w)),
которое составляет ~8 (табл. 3). Толщина этих ча-
стиц позволяет сделать вывод об их выделении в
мартенсите при самоотпуске [10, 35].

Распад мартенсита при температурах отпуска
≤400°C приводит к росту карбидов NbC и η-Fe2C
(табл. 3). Это свидетельствует о выделении карби-
дов NbC и η-карбида при отпуске. Пластинчатая
форма частиц η-карбида предполагает наличие
полукогерентной границы между ними и мартен-
ситной матрицей [18, 23, 25, 27]. Увеличение раз-
мера η-карбида с повышением температуры от-
пуска до 400°C сопровождается увеличением ве-
личины аспектного соотношения до ~19 (табл. 3,
рис. 3в). Рост переходных карбидов происходит
за счет миграции некогерентной поперечной
межфазной границы [18, 25]. Расположение пла-
стин η-карбида внутри реек мартенсита свиде-
тельствует о гомогенном механизме их зарожде-
ния [10, 18, 25].

Рис. 3. Частицы вторых фаз в структуре стали после закалки (а) и отпуска при температурах: 200 (б), 400 (в) и 500°C (г).
Кружками на изображениях обозначены области, с которых были получены соответствующие элетронограммы.
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При повышении температуры отпуска до
500°C происходит образование частиц цементита
Fe3C (рис. 3г). Частицы промежуточного η-кар-
бида растворяются. В отличие от однородно рас-
пределенных η-карбидов, наблюдаемые частицы
цементита преимущественно расположены по
границам реек и блоков. После отпуска при 500°C
максимальный размер карбидов NbC составил
около 90 нм, а минимальный ~10 нм. Изменение
размера и химического состава частиц карбида
NbC происходит независимо от карбидных пре-
вращений (рис. 4 и 5).

Согласно расчетам Thermo-Calc карбиды МС
содержат значительное количество Cr до темпе-
ратуры отпуска 280°C (рис. 4а). При дальнейшем
повышении температуры Cr замещается Nb и Ti.
Однако исследование углеродных реплик выяви-
ло, что карбонитриды МС до температуры 280°C
в основном содержат Nb и Ti при соотношении
Nb/Ti ~1.5, тогда как содержание Cr в данных ча-
стицах составляет менее 10 ат. % (рис. 4б). С по-
вышениемтемпературы отпуска от 200 до 500°C

отношение Nb/Ti в карбонитридах МС уменьша-
ется с 1.5 до 1.0 (рис. 4б).

При температурах отпуска ≤400°C в рассчи-
танном равновесом химическом составе цемен-
тита преобладает Fe (рис. 4в). При 500°C содер-
жание Mn и Cr в данной фазе возрастает (рис. 4в).
При этом соотношение Fe/Σ(Cr + Mn) составляет
3.3. В структуре стали при температурах отпуска
≤400°C были обнаружены только частицы проме-
жуточного карбида, что указывает на то, что при
данной температуре отпуска выделение более
стабильного Fe3C с содержанием Si близким к 0
невозможно [9]. Термодинамически равновес-
ный химический состав частиц цементита при
температурах отпуска 280–400°С хорошо корре-
лирует с определенным экспериментально соста-
вом частиц η-карбида, за исключением содержа-
ния Si. Это указывает на то, что формирование
более равновесного цементита возможно только
при условии диффузионного оттока Si от зарож-
дающихся частиц этой фазы. Т.е., при низкотем-
пературном отпуске может выделяться только про-
межуточный η-карбид, поскольку его образование

Рис. 4. Химический состав частиц карбидов МС (а, б) и М3С/М2С (в, г), рассчитанный с использованием Thermo-Calc
(а, в) и определенный экспериментально с использованием анализа углеродных реплик (б, г). На (б, г) указаны доли
атомов заданных металлических элементов по отношению к сумме атомов всех металлических карбидообразующих
элементов в стали.
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не требует перераспределения Si. Образование це-
ментита в стали с содержанием 1.77 вес. % Si при
низкотемпературном отпуске невозможно [9].

Методика получения углеродных реплик с
протравленной поверхности образцов стали не
позволила экстрагировать частицы цементита
после отпуска при 500°C. Поэтому на рис. 4г
представлен только химический состав частиц
η-карбида. Химический анализ частиц η-карбида
на экстракционных репликах (рис. 4г) показал,
что содержание металлических элементов в дан-
ных частицах приблизительно соответствует хи-
мическому составу исследуемой стали. Следова-
тельно, формирование промежуточного карбида
возможно без значительного перераспределения
элементов замещения в мартенситной матрице,
что облегчает его выделение при низкотемпера-
турном отпуске. Возможно, кластеры углерода в
мартенситной матрице служат местами зарожде-
ния η-карбида [28]. При этом образование частиц
других карбидов, таких как M23C6, M7C3, M6C при
исследуемых температурах отпуска обнаружено
не было.

Схематическое изображение эволюции частиц
карбидов с увеличением температуры отпуска
приведено на рис. 5. После закалки в мартенсит-
ной матрице присутствуют мелкие частицы NbC,
а в отдельных блоках располагаются пластинча-
тые частицы η-Fe2C (рис. 5а). Низкотемператур-
ный отпуск приводит к выделению промежуточ-
ных карбидов η-Fe2C по всему объему стали, уве-
личению их длины и аспектного отношения.
Частичный распад мартенсита не сказывается на
структурных характеристиках этой фазы (рис. 5б,
табл. 3). Все карбиды, образующиеся при низкотем-
пературном отпуске, располагаются внутри реек
мартенсита (рис. 5б). Отпуск при 500°C приводит к
полному распаду мартенсита благодаря выделению
цементита по границам реек и блоков.

По данным Thermo-Calc феррит, находящий-
ся в термодинамическом равновесии с карбида-
ми, содержит ~0.0004 вес. % С. Внутри реек мар-
тенсита остаются только карбиды NbC. Форми-
руется структура троостита отпуска [36, 37].

Таким образом, принципиальным различием
между сталями с содержанием Si менее 0.5 вес. %
и более 1.5 вес. % является четкое разделение тем-
пературных областей существования промежу-
точных карбидов и цементита. Т.е. в данной ста-
ли, низкотемпературный отпуск отличается от
среднетемпературного, главным образом, выде-
лившимися карбидами, а характеристики струк-
туры отличаются незначительно (табл. 3).

Механические свойства. Инженерные кривые
σ–ε, полученные при растяжении, представлены
на рис. 6а. При температурах отпуска ≤280°C ин-
тенсивное деформационное упрочнение следует
сразу за началом пластического течения и времен-

ное сопротивление разрушению достигается при
степенях деформации <5%. При Tотп ≤ 400°C повы-
шение температуры отпуска приводит к снижению
степени деформации, при которой достигается
временное сопротивление разрушению. Такое
влияние температуры отпуска обычно соотносит-
ся с увеличением удельного объема дисперсных
частиц, располагающихся в мартенситной матри-
це. При температуре отпуска 500°C стадия дефор-
мационного упрочнения становится более продол-
жительной, уменьшается величина деформацион-
ного упрочнения, а начало образования шейки
смещается в сторону больших степеней деформа-
ции. Такой вид кривых σ–ε типичен для движения
дислокаций вдоль мартенситных реек [36, 38], ко-
гда дисперсионное упрочнение обеспечивается
цепочками карбидов, располагающихся по гра-
ницам реек и блоков.

При Tотп ≤ 280°C происходит увеличение пре-
дела текучести за счет увеличения вклада диспер-
сионного упрочнения. Следует отметить высо-
кую пластичность стали после закалки (табл. 4),
что подтверждает перераспределение углерода из
мартенситной матрицы в атмосферы Коттрелла в
ходе охлаждения при закалке [8, 33]. Увеличение
температуры отпуска свыше 280°C приводит к
уменьшению как значения предела текучести, так
и величины передела прочности (табл. 4). При

Рис. 5. Схематическое изображение карбидов в ис-
следуемой стали, подвергнутой закалке (а) и отпуску
при температурах 200–400 (б) и 500°C (в).
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400°C это связано с увеличением степени распада
мартенсита и укрупнением переходных η-карби-
дов, а при 500°C с полным распадом мартенсита и
заменой η-карбидов на зернограничные цепочки
цементита. Разница между временным сопротив-
лением разрушению и пределом текучести умень-
шилась на 70% с 440 до 140 МПа при повышении
температуры отпуска с 200 до 500°C, что свиде-
тельствует о том, что переходные карбиды, кото-
рые располагаются в матрице, обеспечивают

большее накопление дислокаций при растяже-
нии, чем зернограничные карбиды. При увеличе-
нии температуры отпуска свыше 280°C относитель-
ное удлинение увеличивается на 30% (табл. 4). Эти
данные показывают, что исследуемая сталь может
быть сертифицирована как высокопрочная сталь
с промежуточными карбидами. Она превосходит
по прочности и пластичности сталь AISI4340 и
немного уступает основной высокопрочной ста-
ли авиационного назначения 300М (табл. 1). От-
пуск приводит к повышению ударной вязкости
исследованной стали почти в два раза (табл. 5).
Следует отметить, что значение ударной вязкости
стали Fe–0.34 C после отпуска выше, чем в сталях
AISI4340 и 300М (табл. 1). Полученная микро-
структура исследуемой стали с низким содержа-
нием углерода, несмотря на отсутствие Ni, позво-
лила получить большую ударную вязкость в сово-
купности с высокими показателями прочности.

Необратимую отпускную хрупкость, проявля-
ющуюся в стали Fe–0.34 C после отпуска при
температуре 400°C, обычно связывают с образо-
ванием пленок цементита на межфазных грани-
цах остаточный аустенит/мартенсит, либо с обра-
зованием цементита продолговатой формы по
границам реек и блоков [6, 8]. В исследуемой ста-
ли не было обнаружено образование цементита
при температурах отпуска ≤400°C в отличие от
стали AISI4340, в которой большое количество
цементита наблюдается после отпуска при 350°C
[39]. Необратимая отпускная хрупкость в высоко-
прочных низколегированных сталях с промежу-
точными карбидами может быть связана с увели-
чением размера эффективного зерна для хрупко-
го разрушения. За размер эффективного зерна
принимается расстояние между границами, в
пределах которого трещина существенно не из-
меняет своего направления. Увеличение этого
размера связано с распадом остаточного аустени-
та, располагающегося по границам блоков, и/или
исчезновением сегрегаций углерода по БУГ [8]. В
результате, границы блоков перестают играть
роль препятствия для распространения скола.
Кроме того, укрупнение переходных η-карбидов
уменьшает ударную вязкость [8]. Подавление вы-

Рис. 6. Деформационные кривые (а) и зависимости
нагрузки от перемещения маятника, полученные при
испытаниях на ударную вязкость (б) стали после
Q&T-обработки.
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Таблица 4. Механические свойства исследуемой стали после Q&T-обработки

Q&T Предел текучести, МПа Временное сопротивление 
разрушению, МПа

Относительное удлинение, 
%

Закалка 1280 1870 7.5

Отпуск 200°C 1430 1870 9.0

Отпуск 280°C 1490 1800 8.0

Отпуск 400°C 1420 1640 7.5

Отпуск 500°C 1160 1300 10.5
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деления цементита по границам за счет введения
в сталь 1.77 вес. % Si уменьшает величину сниже-
ния ударной вязкости в температурном интервале
необратимой отпускной хрупкости [8]. Отпуск
стали Fe–0.34C при температуре 500°C позволяет
повысить ударную вязкость почти на 65% по
сравнению с отпуском при 400°C и почти в два ра-
за в сравнении с ударной вязкостью после закал-
ки (табл. 5), несмотря на образование цепочек це-
ментита по границам реек, блоков, пакетов и
ИАЗ, что считается причиной отпускной хрупко-
сти в сталях типа AISI4340 [6, 8, 39]. Соответ-
ственно, формирование зернограничных частиц
цементита в исследуемой стали не только не при-
водит к ее охрупчиванию, но и обеспечивает вы-
сокие значения ударной вязкости и пластичности
(рис. 5 и табл. 4 и 5).

На рис. 6б приведены кривые зависимости на-
грузки от перемещения маятника, полученные во
время испытаний на ударную вязкость. Видно,
что тип кривых одинаков для всех режимов обра-
ботки. На всех кривых “нагрузка–перемещение”
из четырех точек, характеризующих поведение
материала при данных испытаниях [40, 41], на-
блюдается только точка максимальной нагрузки
(PM). После достижения максимальной нагрузки
сразу наступает стадия распространения трещи-
ны. Увеличение энергии, затраченной на зарож-

дение трещины критического размера, и энергии
ее распространения сопровождается повышени-
ем величины PM и приводит к повышению удар-
ной вязкости. Низкотемпературный отпуск при
200 и 280°C повышает величину PM по сравнению
с закалкой. Близкая величина максимальной на-
грузки наблюдается после отпуска при 500°C, а
после отпуска при 400°C величина PM меньше
(табл. 5). Таким образом, выделение как проме-
жуточных карбидов при температуре отпуска до
280°C, так и цепочек цементита по границам реек
и блоков обеспечивает относительно высокую
критическую длину трещины, способной к рас-
пространению.

Следует отметить, что поскольку на кривых
отсутствует точка PF, которую связывают с пере-
ходом от стабильного к нестабильному распро-
странению трещины, то интерпретация характера
разрушения по данным динамических механиче-
ских испытаний затруднена. Кроме того, наклон
кривой “нагрузка–перемещение” справа от точ-
ки PM свидетельствует о значительной величине
энергии, которая расходуется на распростране-
ние трещины, что не характерно для нестабиль-
ного распространения трещины [40, 41]. По-
скольку величина перемещения маятника намно-
го меньше толщины образца, то имеет место
ускоренное распространение трещины.

Таблица 5. Механические характеристики и доли различных зон на поверхности излома при испытаниях на
ударную вязкость при комнатной температуре образцов после закалки и отпуска

Q&T
Ударная вязкость, 

Дж/см2 PM, кН Доля боковой зоны 
вязкого разрушения, %

Доля зоны долома-торможения 
распространения трещины, %

Закалка 17 18 3.6 1.0

Отпуск 200°C 31 28 8.6 1.7

Отпуск 280°C 35 29 13.8 4.7

Отпуск 400°C 22 23 5.6 1.8

Отпуск 500°C 37 29 14.2 5.7

Таблица 6. Механические характеристики и доли различных зон на поверхности излома при испытаниях на
ударную вязкость образцов, отпущенных при 200°C

Параметры
Температура

100°C 20°C –40°C –80°С –196°С

Ударная вязкость, Дж/см2 36 31 29 23 9

PM, кН 33 28 27 19 11

Доля боковой зоны вязкого разрушения, % 19.6 8.6 11.9 4.2 0.3

Доля зоны долома-торможения распространения 
трещины, %

11.9 1.7 2.1 1.0 0.8
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ХВП был изучен на образцах стали, отпущенной
при температуре 200°C (рис. 7). Особенностью ста-
ли с переходными карбидами является слабое влия-
ние температуры испытания при T ≥ –80°C на удар-
ную вязкость (табл. 6).

Повышение температуры испытания от –80°С
до 100°С приводит к увеличению ударной вязко-
сти на 56% (табл. 6), что связано с увеличением
величины PM (рис. 7б). При этом ударная вяз-
кость стали при температуре испытания –80°С не
опускается ниже 20 Дж/см2 (табл. 6). Такая вели-
чина считается достаточной, чтобы остановить
распространение трещины при динамическом
нагружении, и приблизительно соответствует
условной границе перехода от вязкого к хрупкому
разрушению [41]. То есть, ударная вязкость ис-
следуемой высокопрочной стали с переходными
карбидами слабо чувствительна к эксплуатацион-
ным температурам.

Температура ХВП, определенная как темпера-
тура, соответствующая величине в 50% от разни-
цы максимального и минимального значений
ударной вязкости, составила ~–50°C (рис. 7а).

При понижении температуры испытания до
‒196°C происходит охрупчивание, за счет умень-
шения величины PM почти в 3 раза по сравнению
с PM, достигнутой в ходе испытания при 100°C.
Следует отметить, что полученные значения
ударной вязкости в целом характерны для высо-
копрочных сталей с переходными карбидами и
низкоотпущенным мартенситом [7, 42].

На рис. 8 представлены изображения поверх-
ности излома образцов исследуемой стали после
испытаний на ударную вязкость при комнатной
температуре.

На рис. 8а–8д можно выделить три зоны раз-
рушения. Это центральная зона 1 распростране-
ния трещины, главным образом, по механизму
квази-скола, который имеет место в сталях со
структурой пакетного мартенсита [6, 8–11, 41]
(соответствует a1, б1, в1, г1 и д1 на рис. 8), зона 2
долома-торможения распространения маги-
стральной трещины [20, 22, 40, 41] (соответствует
a2, б2, в2, г2 и д2 на рис. 8) и боковая зона 3 вяз-
кого разрушения, которая наблюдается в низко-
легированных сталях с прочностью выше
1200 МПа [20, 22] (соответствует a3, б3, в3, г3 и д3
на рис. 8). После закалки площадь зон 2 и 3 неве-
лика. Соответственно, вклад вязкого разрушения
в ударную вязкость незначителен. Мелкие ямки
наблюдаются только на некоторых гребнях отры-
ва (рис. 8а1). Ударная вязкость определяется ме-
ханизмом квази-скола разрушения при распро-
странении трещины (табл. 5, рис. 8а). Особенно-
стью механизма распространения магистральной
трещины является скол в пределах, как правило,
блоков и, в редких случаях, целого пакета
(рис. 8а1). Низкотемпературный отпуск приво-
дит к увеличению доли вязкого разрушения как за
счет увеличения площади зон 2 и 3 (табл. 5), так и
за счет увеличения доли ямочного излома в зоне 1
(рис. 8б и 8в). Отпуск при 400°С уменьшает долю
вязкого разрушения (табл. 5, рис. 8г). Такое изме-
нение может быть связано с увеличением эффек-
тивного размера зерна при хрупком разрушении
из-за увеличения размеров и объемной доли пе-
реходных карбидов [8, 43, 44].

Отпуск при 500°C увеличивает долю вязкого
разрушения как за счет увеличения площади
зон 2 и 3, так и за счет появления ямок отрыва на
гребнях вокруг большинства пакетов (рис. 8д).
Одновременно, происходит скол в пределах от-
дельных блоков (рис. 8д1). Однако скол в преде-
лах отдельных пакетов преобладает (рис. 8д1).
Распространение трещины в стали после отпуска
при 400 и 500°C происходит по отдельным грани-
цам пакетов и ИАЗ и не охватывает эти структур-
ные элементы пакетного мартенсита целиком
(рис. 8г1 и д1).

Испытания после отпуска при 200°C показали,
что уменьшение ударной вязкости с понижением

Рис. 7. Влияние температуры испытаний на ударную
вязкость (а) и зависимости нагрузки от величины
прогиба (перемещение) (б) для стали после отпуска
при температуре 200°C.
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температуры испытания связано с уменьшением
доли вязкого излома как за счет уменьшения пло-
щади зон 2 и 3 (табл. 6, рис. 9), так и за счет умень-
шения площади ямочного излома в зоне 1
(рис. 9а1, б1 и в1).

При –80°C выявляется межкристаллитное
хрупкое разрушения вокруг отдельных пакетов и
ИАЗ, а также квази-скол в пределах некоторых
пакетов (рис. 9в1). При –196°C вязкое разруше-
ние в зоне распространения критической трещи-
ны не наблюдалось даже на гребнях отрыва
(рис. 9г1), а площади зон 2 и 3 пренебрежимо малы.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Были исследованы механические свойства,
микроструктура и распределение частиц карби-
дов в среднеуглеродистой стали Fe–0.34 C после
закалки и отпуска. Были сделаны следующие вы-
воды:

1. После аустенитизации при 900°C и закалки
реечный мартенсит наследует границы исходного
аустенитного зерна размером 23 мкм и включает в
себя пакеты, блоки и рейки. Размер пакетов, ши-

рина блоков и реек в этом состоянии составили
6.2, 0.53 мкм и 209 нм соответственно. Плотность
дислокаций, рассчитанная при анализе ДОРЭ
картин, высока и составила 9.4 × 1014 м–2. Внутри
реек присутствуют карбиды Nb(C,N) и неболь-
шое количество частиц переходного η-карбида,
выделившегося при самоотпуске.

2. При низкотемпературном отпуске (до
400°С) происходит выделение переходных η-кар-
бидов. Их средний размер и удельный объем воз-
растает с повышением температуры отпуска.
Среднетемпературный отпуск при температуре
500°С приводит к выделению частиц цементита в
виде цепочек по границам, в основном, реек и
блоков. Этот процесс сопровождается полным
растворением переходных η-карбидов.

3. Повышение предела текучести с 1230 МПа в
закаленном состоянии до 1490 Мпа после отпуска
при 280°C обусловлено выделением частиц η-кар-
бида. Пластичность ~8% и временное сопротив-
ление разрушению ~1800 МПа слабо зависят от
температуры низкотемпературного отпуска. От-
пуск при 400°C приводит к снижению прочности
и пластичности. После отпуска при 500°C предел

Рис. 8. РЭМ-изображения поверхности излома образцов, испытанных на ударную вязкость при комнатной темпера-
туре, после закалки (а) и отпуска при 200 (б), 280 (в), 400 (г) и 500°C (д). (a1, б1, в1, г1, д1) соответствуют зонам распро-
странения трещины; (a2, б2, в2, г2, д2) соответствуют зонам долома; (a3, б3, в3, г3, д3) соответствуют зонам разруше-
ния по сдвиговому механизму.
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текучести снижается до 1160 МПа, а временное со-
противление разрушению – до 1300 МПа при по-
вышении пластичности до ~10%.

4. Ударная вязкость повышается с 17 Дж/см2

после закалки до 37 Дж/см2 после отпуска при
280°C. Повышение температуры отпуска с 280 до
400°C приводит к снижению ударной вязкости с
37 до 22 Дж/см2. Полный распад мартенсита при
500°C повышает ударную вязкость.

5. Температура ХВП исследуемой стали после
отпуска при 200°C составила ~–50°C. Уменьше-
ние ударной вязкости в интервале температур
испытаний от –80 до –196°C связано с уменьше-
нием доли вязкого разрушения и развитием
межкристаллитного хрупкого разрушения. В ин-
тервале температур от –80 до +100°C материал
имеет приемлемую ударную вязкость. Температур-
ная зависимость ударной вязкости имеет слабовы-
раженный характер.

6. Исследуемая сталь Fe–0.34 C может быть
сертифицирована как высокопрочная сталь с
промежуточными карбидами. Она превосходит

по прочности, пластичности и ударной вязкости
сталь AISI4340 и немного уступает основной вы-
сокопрочной стали авиационного назначения
300М по прочности и пластичности.

Работа выполнена при финансовой поддержке
Министерства науки и высшего образования РФ,
программа Мегагрант, соглашение № 075-15-
2021-572.
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Structure, Phase Composition and Mechanical Properties of a High-Strength Steel 
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Abstract—The influence of quenching and tempering on the structure, phase composition and mechanical
properties of high-strength Fe–0.34 C steel with 1.77 wt % Si is considered. The tempering at temperatures
up to 500°C has virtually no effect on the structural characteristics of packet martensite formed during
quenching. At tempering temperatures in the range of 200–400°C, the precipitation of transition η-carbide
occurs, which leads to an increase in the yield strength to 1490 MPa and impact toughness to 35 J/cm2. The
determined temperature of the brittle-ductile transition after tempering at 200°C is about –50°C. A decrease
in the impact toughness and a decrease in the proportion of ductile fracture with a decrease in the test tem-
perature is accompanied by a transition from transgranular to intergranular fracture. The precipitation of ce-
mentite particles along the boundaries of laths and blocks is observed after tempering at 500°C. This leads to
a decrease in the yield strength, while the impact toughness of the steel remains unchanged.

Keywords: high-strength steel, tempering, microstructure, carbides, mechanical properties, impact tough-
ness, ductile-brittle transition


