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Прослежена эволюция структуры и механических свойств закаленной стали 38Г2Ф (в мас. %: 0.42 С,
1.3 Mn, 0.09 V) в ходе отпуска при 650°С. Показано, что изменение микроструктуры и разупрочне-
ние стали при увеличении продолжительности изотермического отпуска τотп от 2 до 3000 мин соот-
ветствует двум стадиям: средней (II стадия) и высокотемпературной (III стадия). Интенсивное паде-
ние прочностных свойств Δσ/Δτотп ~ 100 МПа/мин на стадии II сменяется весьма инертным разупроч-
нением Δσ/Δτотп ~ 0.1 МПа/мин на стадии III. Методами ПЭМ-, EBSD- и рентгеноструктурного
анализа прослежена эволюция микроструктуры и проведена количественная оценка компонент
упрочнения и их относительного вклада в предел текучести на разных стадиях отпуска. С использо-
ванием параметра отпуска показано, как данные по структурно-фазовому состоянию и прочности,
полученные при кратковременном нагреве при 650°С, можно сопоставить с результатами отпуска
различной продолжительности при 500 и 550°С (II стадия).
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ВВЕДЕНИЕ
Для получения необходимого комплекса

функциональных свойств широкая номенклатура
изделий из конструкционных сталей подвергает-
ся термоулучшению – закалке с последующим от-
пуском по различным температурно-временным
(tотп, τотп) режимам. По изменению физико-механи-
ческих свойств отпуск углеродистых сталей подраз-
деляется на низкий (стадия I – 150–300°С), средний
(стадия II – 350–550°С) и высокий (стадия III –
600–720°С) [1, 2]. Температурные интервалы ста-
дий отпуска ориентировочны и весьма условны,
так как изменяются при легировании сталей, ско-
рости или длительности нагрева. Отсутствие дан-
ных по длительности нагрева справедливо в силу
того, что, как известно из практики термообра-
ботки и термодинамики, температура нагрева яв-
ляется более сильнодействующим фактором, чем
время.

При выборе параметров отпуска сталей более
научно-обоснованным является термокинети-чес-
кий подход, при котором взаимосвязь температуры
отпуска Тотп [К] и его продолжительности τотп [ч]
выражена через параметр отпуска P в уравнении

Холломона–Иоффе [3]: P = Тотп(С + lgτотп) × 10–3,
где C – константа, зависящая от химического со-
става стали и режима ее термообработки. Кроме
того, отыскание температурных интервалов ста-
дий отпуска и их параметров необходимо прово-
дить не только по изменению физических (тепло-
вому расширению, теплоемкости и др.), но и
прочностных характеристик (твердости, пределу
текучести, временному сопротивлению), знание
которых более актуально для производителей и
потребителей стальных изделий.

Отпуск мартенсита сталей представляет собой
теснейшую взаимосвязь процессов изменения
дефектной структуры матрицы и превращений
цементита M3C и специальных карбидов, кото-
рые выделяются из пересыщенного по углероду и
атомам легирующих элементов твердого раствора
на основе α-Fe, cформировавшегося из аустенита
при закалке. При этом на всех стадиях отпуска
перестройка структуры матрицы контролируется
поведением частиц выделяющихся карбидных
фаз [4–8].

В легированных сталях выделения специаль-
ных карбидов закрепляют внутриреечные дисло-
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кации, которые ранее служили подложками для
зарождения цементитных частиц. Поскольку об-
разование специальных карбидов происходит
при среднем отпуске: (Cr, Fe)7C3 при 400–450°С,
Mo2C и VC при 500–550°С, то они, задерживая
разупрочнение, смещают температурно-времен-
ной интервал II стадии в сторону более высоких
температур и продолжительности [5, 7–9].

В зависимости от назначения стали заключи-
тельной операцией ее термообработки является
нагрев до температур, соответствующих области
среднего отпуска (повышенная прочность при
удовлетворительном уровне вязкопластических
характеристик) или области III стадии отпуска
(tотп ≥ 600°С), что обеспечивает наилучшую кон-
струкционную прочность изделия [5, 10, 11].

Первоначально изучение отпуска мартенсита
проводилось по одной-двум методикам [1–6]. В по-
следние годы появляется все больше работ [7–13],
где параллельно с исследованием механических
свойств используются различные методы изучения
структуры и фазового состава, как традиционные
(металлография, рентгеновский структурный и
фазовый анализы), так и современные (просве-
чивающая и растровая электронная микроско-
пия, дифракция обратно рассеянных электронов
(EBSD) и др.).

Итак, сегодня по-прежнему актуальными яв-
ляются исследования эволюции структуры и фа-
зового состава при отпуске мартенсита сталей с
параллельным использованием разнообразных
экспериментальных методов. Это дает возмож-
ность на основе термокинетического подхода с
использованием параметра отпуска P создать це-
лостную картину превращений и выделить фак-
торы упрочнения на отдельных стадиях отпуска.
Целью настоящей работы являлось отыскание на
основе анализа прочностных свойств стадий рас-
пада мартенсита и происходящих на них струк-
турно-фазовых превращений, а также оценка
вклада основных компонент упрочнения в предел
текучести стали 38Г2Ф.

МАТЕРИАЛ
И МЕТОДИКИ ИССЛЕДОВАНИЙ

Материалом исследования была конструкци-
онная сталь 38Г2Ф (0.42 мас. % С, 1.3 мас. % Mn,
0.09 мас. % V) промышленной выплавки. Для изу-
чения структуры и проведения механических испы-
таний темплеты длиной 60 мм, сечением 13 × 13 мм
подвергали закалке от 900°С в воде и отпуску при
температуре 650°С с выдержкой в течение 2, 8, 16,
32, 64, 3000 мин с последующим охлаждением на
воздухе.

Отпуск темплетов проводили в предваритель-
но нагретой на выбранную температуру лабора-
торной печи; согласно теплофизическим расче-

там [11] время нагрева центра темплета до темпе-
ратуры печи составляло ~5 мин и этот момент
принимался за начало отсчета длительности изо-
термической выдержки (τотп).

Для сравнительной оценки механических
свойств при разных температуре и продолжитель-
ности отпуска использовался параметр отпуска P.
Варьирование режимов отпуска для получения
заданного уровня твердости позволило экспери-
ментально установить, что для образцов исследо-
ванной стали на II стадии отпуска коэффициент
C = 6 в уравнении Холломона–Иоффе.

Микроструктуру стали изучали с помощью
электронных микроскопов – просвечивающего
JEM 2100 и растрового Jeol JSM-6490LV, а также
электронно-ионного TermoFicher Scios2 LoVac с
приставкой для построения карт дифракции об-
ратно рассеяных электронов Oxford Symmetry
(EBSD). Для оценки размеров кристаллов и их
разориентировки проводили панорамное сканиро-
вание шлифов с шагом 0.025 мкм на участке площа-
дью 900 мкм2, включающем не менее 20 бывших
аустенитных зерен; для расшифровки результа-
тов использовали программно-аппаратный ком-
плекс Oxford HKL Channel 5.

Рентгеноструктурный анализ (РСА) проводи-
ли на дифрактометре “Bruker Advance D8” в мед-
ном Kα-излучении с применением энергодиспер-
сионного детектора, регистрировали интерфе-
ренционную линию 220, физическое уширение
которой β определяли методом аппроксимации.
Плотность дислокаций ρд определяли по уравне-
нию [14]:

(1)

где Е и G – модули Юнга и сдвига армко-железа
соответственно; b – вектор Бюргерса; ν – коэф-
фициент Пуассона, величина множителя, вклю-
чающего эти параметры, является константой К;
M – подгонный множитель. Такая оценка вели-
чины ρд допустима, когда физическая ширина
линии заметно превышает инструментальную
ширину.

Механические испытания на одноосное растя-
жение при комнатной температуре проводили на
испытательной машине Instron 3382 на цилин-
дрических образцах диаметром 6 мм и рабочей
длиной 40 мм; при этом испытывали не менее
двух образцов, подвергнутых обработке по каж-
дому режиму отпуска.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Механические свойства. После выдержки τотп =

= 2 мин при 650°С сталь находится в высокопроч-
ном состоянии (σ0.2 = 1630 МПа, σв = 1770 МПа,
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ρ = β = β
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σ0.2/σв = 0.92, δ = 9%, ψ = 50%). На зависимости
изменения прочностных свойств стали от про-
должительности нагрева при 650°С можно выде-
лить две стадии отпуска (рис. 1). Падение проч-
ностных свойств стали в первые 2–8 мин соответ-
ствует II стадии, поскольку величина параметра
отпуска P = 4.17–4.73, обеспечивающего такое из-
менение прочности, соответствует среднему от-
пуску при 550°С в течение τотп = 7–34 мин. или
при 500°С продолжительностью τотп = 15–80 мин.
Такой нагрев приводит к линейному, крутому па-
дению прочности с одинаковой интенсивностью
(Δσ/Δτотп ~ 100 МПа/мин). Поскольку упрочне-
ние на равномерной стадии деформации связано
с повышением плотности дислокаций, то парал-
лельный ход кривых σ0.2 = f (τотп) и σв = f(τотп) сви-
детельствует, что разупрочнение на II стадии от-
пуска связано со снижением ρд (рис. 1).

В переходной области (τотп = 8–64 мин) темп па-
дения кривых σ = f (τотп) замедляется из-за посте-
пенного изменения моды разупрочнения. На III
стадии отпуска (при τотп ≥ 64 мин) разупрочнение
весьма незначительно (Δσ/Δτотп ~ 0.1 МПа/мин), и
даже после длительной выдержки в 3000 мин
прочностные свойства стали сохраняются на от-
носительно высоком уровне (σ0.2 = 610 МПа, σв =
= 700 МПа, σ0.2/σв = 0.87).

Таким образом, преимущество исследования
изотермического нагрева образцов по сравнению
с изучением набора образцов, нагретых на различ-
ную tотп, состоит в возможности изучения протя-
женной переходной области между стадиями.

Микроструктура и карбидные фазы. По данным
ПЭМ и EBSD на II стадии отпуска сохраняется
унаследованная от мартенсита реечная структура
(рис. 2а, 2б, рис. 3а). На EBSD-картах разориен-
тации структурных элементов в условиях высо-
кой плотности дислокаций значительная часть
малоугловых границ (МУГр) реек не разрешается
(рис. 3а), тогда как на гистограммах распределе-
ния границ по углу разориентировки Θ видно
(рис. 3в), что после четырехминутной выдержки
при 650°С доля МУГр реек с Θ ≤ 5° составляет
~50% (в закаленном состоянии ~70%). При этом от-
носительное количество большеугловых границ,
разделяющих бывшие аустенитные зерна и пакеты
внутри них, не меняется, как и средний размер
структурных элементов, равный  ~ 0.65 мкм
(рис. 3г).

При анализе EBSD-карт размер кристаллитов
рассчитывали, исходя из их площади на шлифе,
без учета вытянутости. В анализируемом по дан-
ной методике участке образца содержится не менее
20 хаотически ориентированных бывших зерен
аустенита, в каждом из которых имеется несколько
взаиморазориентированных пакетов, объединяю-
щих рейки [15]. Это как бы нивелирует вытянутость

pd

Рис. 1. Зависимость прочностных свойств и плотно-
сти дислокаций стали 38Г2Ф от продолжительности
отпуска τотп при 650°С:  – предел текучести σ0.2(т),

 – временное сопротивление σв,  – плотность
дислокаций ρд.
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Рис. 2. Микроструктура стали 38Г2Ф после закалки и отпуска при 650°С различной продолжительности τотп: а – 2,
б ‒ 8, в – 64, г – 3000 мин.
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реек и позволяет найденную среднюю величину ре-
ек  соотносить с их шириной. По данным ана-
лиза 10 полей зрения при исследовании структу-
ры методом ПЭМ  ~ 0.70 мкм (например,
рис. 2а–2в). Близость значений , найденных по
обеим методикам, позволяет считать величину

~ 0.65 мкм, полученную по данным EBSD, до-
стоверной и имеющей большую статистическую
значимость.

После отпуска в течение τотп = 8 мин видман-
штеттовые частицы цементита размером до
~0.15 мкм располагаются внутри реек (рис. 2а,
2б). Более крупные частицы цементита декориру-
ют границы реек, пакетов, бывших аустенитных
зерен. Увеличение выдержки до τотп = 64 мин вы-
зывает коагуляцию цементита: постепенное рас-
творение внутриреечных частиц и рост вдоль гра-
ниц реек почти сплошных лентообразных выделе-
ний, которые закрепляют границы, препятствуя
стоку в них дислокаций (рис. 2в). В отдельных

pd

pd

pd

pd

участках начинается сфероидизация частиц Fe3C
(  на рис. 2в), которая в дальнейшем интенси-
фицируется, и при τотп = 3000 мин в структуре
присутствуют только сферические частицы це-
ментита (  на рис. 2г).

Электронно-микроскопически выделения VC
впервые наблюдались в тонкой фольге после
tотп = 500°С, τотп = 120 мин и немного раньше на
экстракционных репликах [4], указанный режим
отпуска соответствует II стадии. Частицы VC раз-
мером 100–200 Å в настоящей работе обнаружи-
ваются только в тех участках фольги, где контраст
от дислокаций ослаблен (  на рис. 2в). Стати-
стически достоверно определить в тонкой фольге
расстояние между частицами VC, их плотность
выделения Nч (количество частиц в единице объ-
ема) затруднительно. В силу малого содержания
ванадия в стали (0.09 мас. %) Nч настолько мала,
что частицы VC не могут существенно препят-
ствовать перестройке дислокаций, и плотность

→r

→r

→d

Рис. 3. Микрокарты разориентации структурных элементов в стали 38Г2Ф после отпуска при 650°С в течение 4 мин
(а) и 3000 мин (б), гистограммы распределения по углу разориентировки Θ границ (в) и по размеру реек (τотп = 4 мин)
и субзерен (τотп = 3000 мин) (г), РЭМ в режиме EBSD.
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дислокаций ρд снижается почти на порядок в пер-
вые 16 мин отпуска (рис. 1).

Необходимость использования рентгено-струк-
турного анализа для оценки плотности дислокаций
связана с тем, что он является интегральной мето-
дикой, дающей информацию о ρд в большZх по объ-
ему участках исследуемого образца, тогда как про-
свечивающая электронная микроскопия – крайне
локальный метод, обладающий низкой статисти-
ческой значимостью. Применение ПЭМ для
оценки плотности дислокаций и, особенно, ее из-
менений при низком и среднем отпуске мартен-
сита используется редко [6] и обычно не рекомен-
дуется в силу того, что при ρд ≥ 1 × 1010 см–2 кон-
траст от соседних дислокаций накладывается друг
на друга, а в отдельных микрообъемах дислокации
могут быть невидимы. К тому же в среднеуглероди-
стых сталях мартенсит имеет два морфологических
типа с различной “тонкой” структурой [15].

Постепенное растворение карбидных частиц
внутри реек приводит к высвобождению дислока-
ций, их перестройке и глубокой аннигиляции, а
оставшиеся дислокации образуют субграницы.
Обычно, это субграницы наклона, образованные
упорядоченными стенками краевых дислокаций
с одним вектором Бюргерса, расположенные на
одинаковом расстоянии.

Формирование таких упорядоченных дисло-
кационных стенок требует массового переполза-
ния дислокаций, что происходит при высокой
концентрации термических и избыточных вакан-
сий, возникающих при движении и аннигиляции
дислокаций. Первоначально субзерна обнаружива-
ются вблизи границ пакетов и реек (→ на рис. 2в), а
потом повсеместно в объеме реек. Если средняя
толщина реек  = 0.65 мкм, а средний размер
субзерен  = 0.35 мкм, то, следовательно, в пре-
делах каждой рейки возникает примерно два суб-
зерна.

В полигональной структуре почти все дисло-
кации находятся в субграницах. Субзерна весьма
медленно растут, и, следовательно, протяжен-
ность субграниц и ρд слегка снижаются с увеличе-
нием τотп, что показано пунктиром на рис. 1. При
крайне длительной выдержке субграницы стре-
мятся мигрировать, увеличивают угол разориен-
тировки Θ до 10°–15° (рис. 3в), что можно рас-
сматривать как начальную стадию рекристалли-
зации.

Итак, в пределах каждой стадии отпуска про-
исходят монотонные и единообразные структур-
но-фазовые превращения. В переходной области
ситуация другая вследствие постепенного по
микрообъемам образца и времени нагрева появ-
ления новых структурных элементов – субзерен и
сферических частиц цементита. Смена типа
структурно-фазовых превращений в переходной

pd

сзd

области приводит к появлению новой моды разу-
прочнения и пластического течения. При этом
возросшая неоднородность структуры должна не-
гативно сказаться на уровне вязкопластических
свойств. Отсюда значимость для практики термо-
обработки параметров отпуска, соответствующих
началу  и окончанию  переходной области.

Оценка величины компонент упрочнения. Оцен-
ку вкладов компонент упрочнения в предел теку-
чести стали проводили по уравнению [4, 5]:

(2)

где σ0 – напряжение трения решетки, Δσт. р –
твердорастворное упрочнение, дислокационное
упрочнение – Δσд, дисперсионное упрочнение
внутриреечными частицами цементита и специ-
альных карбидов – Δσд. у, зернограничное упроч-
нение большеугловыми границами – Δσз, суб-
структурное упрочнение субзернами – Δσс. При-
нимали, что совокупный вклад напряжения трения
решетки (σ0 = 30 МПа) и твердорастворного упроч-
нения (Δσт.р ~ 60 МПа) не зависит от продолжитель-
ности отпуска и составляет 90 МПа, а падение σ0.2
при отпуске определяется величиной других ком-
понент.

По данным рентгеноструктурного анализа
плотность дислокаций в закаленном состоянии
составила ρд ~ 1 × 1012 см–2. При изотермическом
отпуске относительно высокая плотность дислока-
ций сохраняется в металле вплоть до τотп = 2 мин
(ρд ~ 4 × 1011 см–2), затем существенно снижается,
и при τотп ≥ 64 мин оставшиеся дислокации не
вносят существенного вклада в предел текучести
(рис. 1).

В диапазоне ρд = 108–1012 см–2 зависимость ве-
личины дислокационного упрочнения Δσд удовле-
творительно (с коэффициентом детерминации R2 =
= 0.99) описывается степенным уравнением:

(3)

согласно которому наибольший вклад в упрочне-
ние исследованной стали (Δσд ~ 600 МПа) плот-
ность дислокаций вносит после выдержки в тече-
ние 2 мин (рис. 4).

Вклад в упрочнение большеугловых границ
бывших аустенитных зерен и пакетов мартенсит-
ных реек оценивали по уравнению Холла–Петча:

(4)

в котором коэффициент ky для большеугловых
границ принимали равным ky = 0.63 МПа мкм0.5.
Поскольку субграницы реек, закрепленные уже
при кратковременном отпуске ленточными выде-
лениями цементита, являются непрозрачными
для дислокаций, то их вклад в упрочнение Δσр эк-
вивалентен таковому для большеугловых границ.
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Исходя из этого, компоненту Δσр рассчитывали
по уравнению (4), где за величину dз принимали
среднюю ширину реек , равную по данным
EBSD ~ 0.65 мкм.

Субструктурное упрочнение Δσс оценивали по
уравнению:

(5)

в котором коэффициент ky для границ с углом ра-
зориентировки Θ < 15° по данным [16] принима-
ли равным ky = 150,4 МПа мкм, dcз – средний раз-
мер субзерен, равный по данным EBSD ~
~ 0.35 мкм.

Дисперсионное упрочнение при отпуске ис-
следованной стали обусловлено частицами це-
ментита и ванадия. Выделение цементита проис-
ходит уже при нагреве до достижения температу-
ры отпуска 650°С, а VC – в первые несколько
минут изотермической выдержки. Так как непо-
средственно из эксперимента величину Δσд.у с
удовлетворительной точностью оценить не уда-
лось, то вклад данной компоненты оценивался по
разности между пределом текучести σ0.2 и други-
ми действующими компонентами упрочнения.

Таким образом, основными компонентами
упрочнения, отвечающими за уровень прочност-
ных свойств стали при отпуске, являются дисло-
кационное (II стадия) и субзеренное (III стадия)
упрочнения, относительный вклад которых в
предел текучести σ0.2 при изученных режимах от-
пуска составляет более 80% (рис. 4). Главным
фактором интенсивного разупрочнения стали
38Г2Ф на II стадии отпуска является снижение
плотности дислокаций при коагуляции частиц

pd

−Δσ = 1
с y сз ,k d

Fe3C, а слабая интенсивность разупрочнения на
III стадии отпуска (τотп ≥ 64 мин) обусловлена вы-
сокой устойчивостью субзерен к росту.

ВЫВОДЫ
1. Исследованы изменения механических

свойств и микроструктуры методами ПЭМ, РЭМ,
EBSD, рентгеноструктурного анализа стали
38Г2Ф в ходе изотермического нагрева мартенси-
та при 650°С. Обнаружено, что перестройка
структуры и разупрочнение металла соответствуют
двум стадиям отпуска: стадия II интенсивного разу-
прочнения (Δσ/Δτотп ~ 100 МПа/мин) при кратко-
временной выдержке вплоть до τотп = 8 мин, соот-
ветствующая среднему отпуску, и стадия III слабого
разупрочнения (Δσ/Δτотп ~ 0.1 МПа/мин) при
τотп ≥ 64 мин, при наличии переходной области
между ними.

2. Установлено, что в пределах каждой стадии
отпуска протекают монотонные и единообразные
структурно-фазовые превращения. На II стадии
отпуска происходит коагуляция ранее сформиро-
вавшихся частиц цементита, выделение и рост ча-
стиц VC. Сравнительно небольшое количество
частиц VC не препятствует быстрой перестройке
и аннигиляции дислокаций (их плотность ρд па-
дает от 4.0 × 1011 до 0.5 × 1011 см–2). Реечная струк-
тура остается стабильной – средняя ширина реек
~0.65 мкм не меняется, как и их угол разориенти-
ровки (Θ ≤ 5°), вероятно, вследствие образования
на их границах почти сплошных лент цементита.

3. Обнаружено, что сфероидизация цементита в
переходной области и на III стадии отпуска высво-
бождает границы реек, и во всем объеме образца

Рис. 4. Вклад различных компонент упрочнения в предел текучести стали 38Г2Ф после отпуска при 650°С различной
продолжительности τотп.
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возникают округлые субзерна средним размером
~0.35 мкм, границы которых при длительном на-
греве (τотп = 3000 мин) стремятся мигрировать.

4. Оценка компонент упрочнения по парамет-
рам структуры позволила определить, что основ-
ной вклад (q ~ 80%) в предел текучести стали
38Г2Ф на II стадии отпуска мартенсита вносит
совокупное действие дислокационного и зерно-
граничного (за счет границ реек) механизмов
упрочнения, а на III стадии отпуска – субзерен-
ное упрочнение.
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