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 ПЕРЕЛІК УМОВНИХ ПОЗНАЧЕНЬ, СИМВОЛІВ, ОДИНИЦЬ 

ВИМІРЮВАННЯ, СКОРОЧЕНЬ 

AHSS Advanced High Strength Steel 

ART Austenite-Reverted-Transformation 

CP Complex Phase 

CPE Constrained Paraequilibrium 

D&P Deformed and Partitioned 

DP Dual Phase 

HSLA High Strength Low-Alloyed 

HSS High Strength Steel 

L-IP Lightweight Steels with Induced Plasticity 

PSE Product of Strength and Elongation 

Q&P Quenching and Partitioning 

TRIP Transformation Induced Plasticity 

TWIP Twinning-Induced Plasticity 

UHSS Ultra High Strength Steel 

Азал Залишковий аустеніт 

ДМП Деформаційне мартенситне перетворення 

ЕДС Енергодисперсійна рентгенівська спектроскопія 

ЗТВ Зона термічного впливу 

ІЗО Ізотермічна витримка 

ІН Істинне напруження 

МАС Сталі с гомогенною структурою метастабільного аустеніту 

МКІ Міжкритичний інтервал 

МS Температура початку мартенситного перетворення 

Мf Температура кінця мартенситного перетворення 

ПА Повна аустенітизація 

ПОС Припій олов'яно-свинцевий 

СЕМ Скануюча електронна мікроскопія 

ТА Температура аустенітизації 

ТЕМ Трансмісійна електронна мікроскопія 

ШДЗ Швидкість деформаційного зміцнення 
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ВСТУП 

 

 

Завдання підвищення ефективності виробництва сучасних високо-

міцних сталей не втрачає своєї актуальності. Її вирішення передбачає 

економію енергетичних і сировинних ресурсів, у тому числі за рахунок 

оптимізації хімічного складу і технології термічної обробки сталевого 

прокату. В даний час в автомобілебудівній галузі чітко простежується 

тенденція зниження маси авто, в тому числі за рахунок зниження мета-

лоємності кузова. Це обумовлено прагненням провідних виробників ав-

томобільної техніки до скорочення витрати палива, і, отже, зниження 

викидів вихлопних газів в атмосферу. Разом з тим, при зниженні маси 

автомобіля необхідно зберегти міцність і експлуатаційні характеристи-

ки на колишньому рівні, що реалізується використанням сучасних висо-

коміцних сталей. На сьогодні розроблений і випробуваний ряд техноло-

гічних підходів, націлених на одержання в конструкційних низьколего-

ваних сталях багатофазних структурних станів з підвищеною кількістю 

залишкового аустеніту, схильного до прояву TRIP-ефекту (Transfor-

mation Induced Plasticity – пластичність, наведена перетворенням). Та-

кий аустеніт зазнає мартенситного перетворення при деформації (ДМП 

– деформаційне мартенситне перетворення), що призводить до значного 

підвищення межі міцності сталі за збереження її досить високого відно-

сного подовження й ударної в'язкості (а іноді навіть й до зростання 

останніх двох показників). Розроблено та впроваджено у виробництво 

кілька типів низьколегованих сталей, в яких TRIP-ефект відіграє суттєву 

роль в отриманні високого комплексу механічних та технологічних вла-

стивостей. До них відносяться й так звані «TRIP-assisted», або «TRIP-

aided» сталі (дослівно – «сталі, доповнені (підсилені)» TRIP-ефектом). 

Наразі постає завдання подальшого підвищення комплексу механічних 

властивостей TRIP-assisted сталей, в тому числі – за рахунок оптимізації 

їх хімічного складу та технології термічної та термомеханічної обробок. 

Це завдання певною мірою вирішується в даній роботі. 

 В монографії наведено результати досліджень, виконаних науков-

цями Державного вищого навчального закладу «Приазовський держав-

ний технічний університет» та Національного університету «Запорізька 

політехніка» в рамках наукових проектів, фінансованих Міністерством 

освіти і науки України та Національним Фондом досліджень України. 

Ці проекти спрямовані на розробку високоміцних економнолегованих 

сталей та технології їх термічної обробки для подальшого підвищення 

комплексу механічних та технологічних властивостей сталевого прока-

ту. 
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В розділі 1 представлений огляд літературних джерел по питанням 

підвищення комплексу механічних властивостей низьколегованих ста-

лей шляхом формування багатофазної структури, схильної для прояву 

TRIP ефекту. В розділі 2 описані використані методи досліджень та 

відповідне експериментальне обладнання. В розділі 3 представлено ре-

зультати дослідження механізму та кінетики фазово-структурних пере-

творень в експериментальних низьковуглецевих TRIP-assisted сталях. 

Розділ 4 посвячений вивченню впливу параметрів термічної обробки на 

фазово-структурний стан та механічні властивості низьковуглецевих 

TRIP-assisted сталей. В розділі 5 розглядаються структуроутворення та 

формування механічних й трибологічних властивостей високовуглеце-

вої TRIP-assisted сталі при ізотермічній обробці, включаючи структу-

роутворення у зварному з’єднанні.   

Автори висловлюють вдячність рецензентам – доктору техн. наук, 

професору Власовцю В.М., доктору техн. наук, професору Кулику В.В. 

та д-ру техн. наук, професору Щетініну С. В. – за цінні зауваження що-

до змісту книги. 

Автори сподіваються, що результати досліджень, які наведено в 

монографії, можуть представляти інтерес для наукових співробітників 

та інженерних працівників, що спеціалізуються в області металознавс-

тва та термічної обробки металів, а також будуть корисними в навчаль-

ному процесі при підготовці студентів за спеціальністю «Матеріалоз-

навство». 
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1 СУЧАСНІ НАПРЯМКИ ПІДВИЩЕННЯ КОМПЛЕКСУ 

МЕХАНІЧНИХ ВЛАСТИВОСТЕЙ ЕКОНОМНОЛЕГОВАНИХ 

КОНСТРУКЦІЙНИХ СТАЛЕЙ 

 

 

Підвищення ефективності виробництва й використання сучасних 

високоміцних сталей не втрачає своєї актуальності, маючи на меті еко-

номію енергетичних і сировинних ресурсів, зниження шкідливих вики-

дів та забруднення навколишнього середовища. Найбільш вживаним 

продуктом підприємств чорної металургії є прокат з низьколегованих 

конструкційних сталей, який використовується для виготовлення звар-

них конструкцій у цивільному, промисловому та інфраструктурному 

будівництві. Також важливим споживачем сталевого прокату є маши-

нобудівна, зокрема автомобільна, галузь промисловості.  

Високоміцні сталі, що використовуються в автомобілебудуванні, 

поділяють на два класи міцності: високоміцні з мінімальною межею 

плинності 210 - 550 МПа (HSS – High Strength Steel), і особливо високо-

міцні сталі – з межею плинності понад 550 МПа (AHSS – Advanced High 

Strength Steel) [1]. Коли межа міцності AHSS сталей перевищує 

780 МПа, їх додатково позначають як UHSS (Ultra High Strength Steel), а 

якщо понад 1000 МПа – то, як GigaPascal Steel. Комплекс властивостей 

AHSS, як правило, характеризується параметром PSE (Product of 

Strength and Elongation), який знаходять перемноженням межі міцності 

та відносного подовження сталі. 

На даний момент розроблено три покоління AHSS (рис. 1.1). Перше 

включає в себе двофазні сталі (Dual Phase – DP), комплекснофазні сталі 

(Complex Phase – CP), високоміцні низьколеговані сталі (High Strength 

Low-Alloyed – HSLA), мартенситні сталі, а також низьколеговані «TRIP-

assisted» сталі, в яких для підвищення властивостей використовується  

TRIP-ефект [2], [3]. В цілому, високоміцні сталі першого покоління ха-

рактеризуються помірними механічними властивостями (PSE до 

20 ГПа·%) за мінімального легування. AHSS-сталі другого покоління є 

високолегованими однофазними сталями аустенітного класу. Їх відріз-

няє високий комплекс механічних властивостей (PSE до 60 ГПа·%) з 

акцентом на підвищену пластичність (δ до 60-95 %) при міцності 

В = 600-1100 МПа [4]. До сталей другого покоління відносять: TWIP-

сталі (Twinning-Induced Plasticity – пластичність, наведена двійникуван-

ням), L-IP сталі (Lightweight Steels with Induced Plasticity – «легкі» сталі 

з наведеною пластичністю) і корозійностійкі сталі з метастабільним ау-

стенітом. У зв'язку з високим рівнем легування, а, отже, високою вартіс-

тю, дані сталі знаходять обмежене застосування. 
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Рисунок 1.1 – Співвідношення «Міцність-Пластичність» для різних 

марок AHSS сталей, що використовуються для автомобілебудування [5] 

 

Сталі третього покоління орієнтовані на заповнення розриву між 

першим та другим поколіннями, тобто вони повинні мати властивості 

вищі за сталі першого покоління (цільовий PSE ~40 ГПа·%), при собіва-

ртості, нижчій за сталі другого покоління. На даний момент основні те-

нденції в розробці AHSS третього покоління полягають в пошуку тех-

нологічних рішень, націлених на отримання (за низького рівня легуван-

ня) багатофазних структурних станів з підвищеною кількістю залишко-

вого аустеніту, схильного до прояву TRIP-ефекту. Такий аустеніт зазнає 

мартенситного перетворення при деформації, що призводить до значно-

го зростання міцності. Відомо, що в сплавах на основі заліза ДМП може 

реалізовуватися за різними схемами:  →,  →,   →→, де  – аус-

теніт,  та  – мартенсит деформації, що має ГПУ або ОЦК (ОЦТ) ре-

шітку, відповідно [6]. Зародки мартенситу деформації виникають в міс-

цях скупчення дефектів кристалічної будови, тому вони знаходяться в 

структурі у дисперсному вигляді й ефективно блокують ковзання дис-

локацій, забезпечуючи відчутне зміцнення металу при його пластично-

му деформуванні. Дуже важливим є те, що в процесі перетворення сталь 

проявляє підвищену пластичність, а саме аномально зростає подовжен-

ня зразків завдяки ефекту «running neck» («шийки, що біжить»). Оскіль-

ки формування шийки супроводжується більш інтенсивною деформаці-

єю певної ділянки зразка відносно інших ділянок, то це приводить до її 

більшого ДМП-змінення. В результаті утворення шийки в даному місці 

припиняється і переміщується в інше, менш міцне місце зразку, яке по-

тім також зміцнюється внаслідок ДМП, і так далі. В результаті рівномі-

рна деформація охоплює всю довжину зразка, тобто зразок деформуєть-

ся до моменту утворення шийки значно більшою мірою, аніж у сталях 
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без TRIP-ефекту. На ДМП та TRIP-ефект витрачається частина зовніш-

ньої енергії, що передається матеріалу через деформацію, таким чином 

менше енергії припадає саме на процес руйнування. По суті, TRIP-ефект 

є ефективним механізмом дисипації енергії та адаптації матеріалу для 

зміни зовнішніх умов в напрямку зменшення їх негативного впливу, що 

відповідає принципу Ле-Шательє-Брауна. Таким чином, ДМП та TRIP-

ефект можна розглядати як приховані резерви металу, які дозволяють 

досягати підвищеного рівня властивостей за меншого рівня легування. 

До сталей третього покоління відносять сталі із безкарбідним нано-

бейнітом [7], TRIP-сталі із середнім вмістом марганцю [8] та QP сталі 

(тобто сталі, що піддають термічній обробці за схемою «Quenching-and-

Partitioning» [9]. У вітчизняній літературі в недостатній мірі висвітлено 

сучасний стан питання щодо напрямків дослідження і розробки конс-

трукційних сталей з TRIP-ефектом, тому аналіз цього питання стано-

вить певний інтерес. 

 

1.1 Розвиток концепції та сучасні напрямки розробки 

високоміцних сталей із TRIP ефектом  

 

Перші відомості про TRIP-ефект відносяться до першої половини 

минулого століття, починаючи із робіт Sheil по вивченню мартенситно-

го перетворення, яке відбувається в Fe-Ni сталях під дією напружень 

(1932 г.). У 1933 році Wassermann вперше описав кристалографію → 

зсувного перетворення в нікелевій сталі при деформації розтягненням 

(1933 г.). Основи сучасних уявлень про TRIP-ефект і його практичне 

використання для підвищення механічних властивостей сталей були за-

кладені в 1950-60-х роках роботами колективу під керівництвом Богаче-

ва [10], а також дослідженнями Patel, Cohen, Houdremont, Krisement, Lihl 

та багатьох інших вчених. Згодом ці дослідження були продовжені і ро-

звинені в роботах Zackay, Parker, Малінова, Філіппова, Попова, Matsu-

mura, Чейляха, Sugimoto, White, Sakuma та інших авторів [11], [12]. На 

перших етапах вивчення деформаційного мартенситного перетворення 

розвивалися в напрямку розробки однофазних -сталей, в яких метаста-

більний аустеніт отримували за рахунок введення значної кількості ле-

гуючих елементів (Ni, Mn, Cr, Mo). Більш перспективним напрямком 

стало створення безнікелевих МАС (метастабільний аустеніт) сталей 

систем легування Fe-C-Mn, Fe-C-Mn-Cr, Fe-C-Mn-Cr-N, що дозволило 

отримати TRIP-ефект при знижених витратах на легування. Залежно від 

хімічного складу опір міцності безнікелевих МАС-сталей варіюється в 

межах 600 - 1750 МПа, при цьому відносне подовження сягає 50 % [13]. 

Універсальність та перспективність TRIP-концепції МАС-сталей була 
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підтверджена багатьма дослідженнями вітчизняних і зарубіжних вче-

них, що переконливо довели високу ефективність метастабільного аус-

теніту в підвищенні не тільки механічних і технологічних властивостей, 

але й експлуатаційної довговічності сталевих і чавунних виробів, що 

працюють в умовах кавітації, тертя, абразивного та ударно-абразивного 

зношування [14]-[20]. Втім, широке впровадження МАС-сталей обме-

жується їх високою вартістю. 

У 1980-х роках Matsumura з колегами (Nippon Steel Corporation), з 

метою подальшого здешевлення металопродукції при збереженні мак-

симально високого комплексу механічних властивостей, виконали ряд 

базових досліджень в напрямку розробки технології виробництва стале-

вого прокату із дешевих сталей з підвищеною кількістю залишкового 

аустеніту, схильного до ДМП [21]. В результаті була запропонована і 

розвинена концепція отримання низьколегованих сталей з багатофаз-

ною структурою, в яких TRIP-ефект використовується лише як один з 

механізмів зміцнення. Для позначення сталей цього класу був введений 

термін «TRIP-assisted» (або «TRIP-aided») [22],[23]. Вміст аустеніту в 

TRIP-assisted сталях обмежується 5-15 % [23], що, тем не менш, дозво-

ляє отримувати в них підвищений комплекс властивостей, недосяжний в 

сталях з подібним низьким рівнем легування. Класичний хімічний склад 

TRIP-assisted сталей становить 0,10-0,20 % С; 1-2 % Si (або Al); 1-2 % 

Mn [24]. Низький вміст вуглецю в даних сталях зумовлений необхідніс-

тю забезпечення їх задовільних зварюваності та здатності то глибокого 

витягування при штампуванні [24]. Оскільки за такого вмісту вуглецю і 

марганцю отримання залишкового аустеніту в сталях при охолодженні є 

практично неможливим, були запропоновані ряд технологічних підхо-

дів, які забезпечують підвищення вмісту вуглецю в аустеніті для його 

хімічної стабілізації до → перетворення. До таких підходів відносять-

ся: (а) витримка в міжкритичному інтервалі (МКІ) температур для пере-

розподілу вуглецю та марганцю з фериту до аустеніту та (б) витримка в 

бейнітному інтервалі температур (витиснення вуглецю до аустеніту при 

зростанні пластин бейнітного фериту). Класична термічна обробка 

TRIP-assisted сталі поєднує ці обидва підходи; вона складається із міжк-

ритичного відпалу (Intercritical Annealing) та ізотермічної витримки при 

температурі утворення нижнього бейніту), що в комплексі має назву 

«аустемперінг» («Austempering»). Після такої термічної обробки сталь 

має багатофазну структуру, яка складається із поліедрічного фериту (до 

50 %), безкарбідного бейніту та залишкового аустеніту (до 15 %). TRIP-

assisted сталі входять до групи високоміцних AHSS сталей першого по-

коління [24], і в даний час широко використовуються в автомобілебуду-

ванні. 
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Концепція низьколегованих TRIP-сталей отримала потужний роз-

виток наприкінці 1980-х – на початку 1990-х років у зв'язку з потребою 

автопрому західних країн в листовій сталі з підвищеною міцністю та 

здатністю до штампування. Ця потреба була зумовлена прийнятим світ-

ловими лідерами автопрому напрямком на кардинальне зниження ваги 

автомобілю і витрат пального, викликаним масштабною нафтовою кри-

зою того часу. Перевагою TRIP-assisted сталей є поєднання високої міц-

ності і задовільної пластичності, що досягається наявністю підвищеної 

кількості залишкового аустеніту і оптимальним ступенем його стабіль-

ності до деформаційного мартенситного перетворення. Низьке відно-

шення т/в (0,5-0,6) забезпечує цим сталям задовільну здатність до 

глибокої витяжки при штамповці, а підвищена здатність до зміцнення 

при деформації – високу міцність в готовому виробі, що дозволяє зни-

зити товщину листа, полегшуючи вагу автомобіля. 

Ключовим моментом в формуванні кінцевої структури TRIP-

assisted сталей є отримання саме безкарбідного бейніту, оскільки наяв-

ність цементитних включень може приводити до концентрації напру-

жень та полегшувати зародження і розвиток тріщин. Крім того, форму-

вання карбідів в ході бейнітного перетворення призводить до збіднення 

аустеніту вуглецем, що запобігає хімічній стабілізації -фази та зменшує 

кількість залишкового аустеніту. Для отримання такої структури усі ни-

зьколеговані сталі із TRIP-ефектом легують кремнієм або (та) алюміні-

єм загальною кількістю 1-2 % [25]-[28]. Кремній та алюміній пригнічу-

ють виділення цементиту з аустеніту на стадії бейнітного перетворення, 

що дозволяє збагатити  вуглецем аустеніт і підвищити його вміст в 

структурі сталі по завершенню аустемперінгу. Здатність Sі та Al галь-

мувати виділення цементиту пояснюється їх надзвичайно низькою роз-

чинністю в карбідах, що призводить до накопичення вказаних елементів 

на границі «карбід/матриця», яке різко знижує дифузію вуглецю [29]. 

Крім того, кремній значно підвищує коефіцієнт активності вуглецю в 

Fe- та Fe-фазах, а також знижує розчинність вуглецю в фериті. При 

температурах бейнітної витримки кремній має низьку здатність до ди-

фузії на далекі відстані [29], отже, він буде накопичуватися навколо за-

родка цементиту, що критично підвищить активність вуглецю (тобто, 

збільшить вільну енергію системи) та зробить утворення карбіду енер-

гетично невигідним  [30]; до того ж, накопичення кремнію перешкоджа-

тиме дифузії вуглецю до цементитного зародка. Гальмування утворення 

цементиту при бейнітному перетворенні під впливом кремнію та алю-

мінію описано в працях Курдюмова [31], Bhadeshia [30], Caballero [29] 

та інших.  
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Істотним недоліком легування кремнієм є формування щільного 

шару марганце-кремнієвих оксидів, які «вкатуються» в поверхню мета-

лу під час гарячої прокатки [32]. Окисні плівки, що формуються при 

вмісті кремнію понад 0,5 %, перешкоджають нанесенню антикорозійно-

го покриття під час гарячого цинкування і, як наслідок, викликають по-

яву на поверхні листа оголених ділянок [33], [34]. Для вирішення цієї 

проблеми кремній пропонують замінювати алюмінієм. Алюміній так 

само як і кремній не розчиняється у цементиті і є сильним стабілізато-

ром фериту, збільшує час утворення карбідів і знижує термодинамічну 

стабільність цементиту [35]. Крім того, алюміній прискорює бейнітне 

перетворення [36]. На відміну від кремнію, алюміній не перешкоджає 

нанесенню гальванічних покриттів при вмісті до 1,5 % [37]. Легування 

сталі великою кількістю алюмінію сприяє більш сильному насиченню 

залишкового аустеніту вуглецем [32]. Недоліками використання алюмі-

нію замість кремнію є зниження твердорозчинної компоненти зміцнен-

ня  фериту [38], зменшення прогартовуваності сталі і значне підвищен-

ня температури початку мартенситного перетворення [33]. 

Не менш важливим легуючим елементом в складі сучасних TRIP-

assisted сталей є марганець. Його основна роль полягає в збільшенні 

прогартовуваності і зростанні кількості залишкового аустеніту (завдяки 

зниженню температури початку мартенситного перетворення МS) [39]. 

Втім, марганець має підвищену схильність до ліквації, а тому його ви-

сокий вміст призводить до формування полосчатої структури і надмір-

ної стабілізації залишкового аустеніту до ДМП в лікваційних полосах; 

тому кількість марганцю в TRIP-assisted сталях не перевищує 2,0-2,5 % 

[40]. Вміст марганцю понад 2 % також ускладнює нанесення цинкового 

покриття навіть за відсутності в сталі кремнію [38]. 

Після прокатки TRIP-assisted сталі піддають аустемперінгу, який 

проводять в два етапи (рис. 1.2). Перший полягає в нагріванні в міжкри-

тичний інтервал температур (тобто, між точками Ас1 і Ас3) для отри-

мання аустеніто-феритної структури з приблизно рівною часткою 

фаз [35]. Під час витримки в МКІ вуглець дифундує із фериту до аусте-

ніту, в результаті чого концентрація вуглецю в останньому підвищуєть-

ся до 0,3-0,4 % [29]. Наступний етап полягає в ізотермічній витримці 

при температурах бейнітного перетворення (300-500 оС) [39], яку можна 

поєднувати зі змотуванням в рулони. В ході перетворення кількість аус-

теніту суттєво зменшується, проте вміст вуглецю в решті аустеніту зро-

стає до 1,0-1,5 % [39], що стабілізує його до подальшого перетворення 

при витримці або охолодженні [41]. Причиною збагачення аустеніту ву-

глецем є його низька розчинність в бейнітному фериті, внаслідок чого 

атоми вуглецю перерозподіляються (дифундують) із зростаючих плас-
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тин бейнітного фериту до ділянок переохолодженого аустеніту. Пригні-

чення виділення цементиту з твердого розчину введенням кремнію та 

(або) алюмінію сприяє насиченню аустеніту вуглецем: при тривалих ви-

тримках в інтервалі 400-500 оC вміст вуглецю в залишковому аустеніті 

може досягати 1,5-2,0 % [39].  

 

 
Рисунок 1.2 – Схема обробки TRIP-assisted сталей (IA – Intercritical 

Annealing, IBT – Isothermal bainitizing Treatment) [42] 

 
Після зазначеної термічної обробки TRIP-assisted сталі мають 

структуру, що складається з 40-60 % фериту, 35 - 45 % безкарбідного 
бейніту і 5-15 % високовуглецевого залишкового аустеніту, що 
розташовується між пластинами бейнітного фериту (в структурі 
можлива присутність і невеликої кількості «свіжого» мартенситу, 
утвореного на стадії остаточного охолодження сталі після бейнітної 
витримки) [43] (рис. 1.3). У випадку мікролегування TRIP-assisted сталі 
сильними карбідоутворюючими елементами, в її структурі також 
присутні дисперсні спеціальні карбіди типу МС. Формування в TRIP-
assisted сталі багатофазної структури «композитного» типу сприяє 
перерозподілу напружень між фазами через відмінності в їх міцності та 
пластичності, що позитивно впливає на поведінку сталі при деформації 
[44]. Така структура забезпечує досягнення межі міцності 850-1000 МПа 
при подовженні 20-30 % (значення PSE становлять 18-25 ГПа·%). 

Технологію виготовлення тонколистової TRIP-assisted сталі впро-
ваджено виробниками сталевого прокату. Зокрема, компанія «US Steel 
Corporation» випускає тонколистову сталь TBF 980 (TRIP Assisted Bain-
ite-Ferrite) із наступними гарантованими властивостями (не нижче): σв = 
980 МПа, σ0,2 = 820 МПа, δ = 14 %. До переваг низьколегованих TRIP-
assisted сталей можна віднести досить високий комплекс властивостей 
при низькій вартості, а також високі технологічні властивості, такі як 
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штампованість та зварюваність. Втім, наявність м'яких структурних 
складових (фериту і аустеніту) знижує межу плинності TRIP-assisted 
сталі, що звужує сферу її застосування. Додаткове підвищення межі 
плинності TRIP-assisted сталі забезпечують мікродобавками ніобію, ва-
надію і титану, що дозволяє формувати нанодисперсні включення кар-
бідів та карбонітридів для дисперсійного зміцнення за механізмом Оро-
вана [45].  

 

 
Рисунок 1.3 – Мікроструктура TRIP-assisted сталі після аустемперінгу із 

нагрівом в міжкритичний інтервал температур [46] (RA – залишковий 

аустеніт, BF – бейнітний ферит, F – ферит, M – мартенсит) 

 
Як було вказано вище, класичні TRIP-assisted сталі мають мікро-

структуру, що складається з аллотріоморфного фериту (тобто такого, 
що зароджується по межах аустенітних зерен), рейкового бейнітного 
фериту і залишкового аустеніту. У 2007 році Chatterjee і Bhadeshia за-
пропонували концепцію δ-TRIP assisted сталей, в яких аллотріоморфний 
ферит замінено на δ-ферит, який кристалізується із рідкої фази [47]. δ-
ферит є стабільним до перетворення при нагріванні до 900-1200 оС [48] і 
залишається в структурі сталі після термічної обробки [49]. Стабіліза-
цію δ-фериту забезпечують легуванням, аналогічним класичній TRIP-
assisted сталі, але за більш високого вмісту вуглецю (до 0,4 %) і алюмі-
нію (2 - 4 %) [47], [50]. В литому стані δ-TRIP-assisted сталі мають стру-
ктуру, що складається з дендритів δ-фериту і перліту (рис. 1.4) [48]. Та-
ка структура забезпечує досить високий (з урахуванням відносно низь-
кого вмісту легуючих елементів) комплекс механічних властивостей 
[49]-[51]. δ-TRIP сталь, що містить 0,36 % C, 1,96 % Mn, 0,73 % Si, 
2,22 % Al, 0,022 % P, 0,52 % Cu, в литому стані має межу міцності 
1000 МПа при подовженні 27 % [47], що дає можливість використанню 
цих сталей без термічної обробки.  
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Термічна обробка δ-TRIP-assisted сталей аналогічна класичним 
TRIP-assisted сталям. Після термообробки δ-TRIP-assisted сталь має 
структуру із дещо зменшеною, в порівнянні з литим станом, часткою δ-
фериту; до неї також входять пластинчастий бейнітний ферит та залиш-
ковий аустеніт (рис. 1.5). Така структура забезпечує сталі, що містить 
0,39 % C, 0,21 % Si, 0,51 % Mn, 3,84 % Al, межу міцності 661 МПа при 
подовженні 41 % [50]. Крім відносно високого рівня механічних власти-
востей, δ-TRIP сталі мають ряд переваг, які роблять їх перспективними 
для більш широкого промислового застосування. Йдеться, перш за все, 
про зниження питомої маси сталі, що є наслідком легування легким 
алюмінієм [52]. Додавання 3,5 % Al знижує питому масу на ≈ 5 % [52], 
що є особливо актуальним для автомобільної галузі для зниження маси 
деталей кузову (при збереженні їх міцності) з метою зменшення витрати 
палива і викидів шкідливих газів. Крім того, в δ-TRIP сталях при зварю-
ванні в зоні термічного впливу неможливо отримати повністю мартен-
ситну структуру, що позитивно позначається на зварюваності сталі і та 
на коробленні зварних конструкцій [50].  

 

 
Рисунок 1.4 – Мікроструктура δ-TRIP сталі в литому стані [48] 

 

 
Рисунок 1.5 – СЕМ мікроструктура δ-TRIP сталі в термообробленому 

стані [53] 

а) б) 
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У 2009 році Raabe запропонував концепцію мартенситно-старіючих 

TRIP-сталей (Maraging-TRIP) [54], яка дозволяє поєднувати високу міц-

ність сталі (забезпечується формуванням нанорозмірних інтерметалід-

них часток під час старіння мартенситу) з високою пластичністю за ра-

хунок реалізації TRIP-ефекту [54], [55]. Комбінація цих ефектів забез-

печується особливою системою легування. Як правило, в Maraging-TRIP 

сталях вміст вуглецю обмежується 0,01 % (подібно до класичних марте-

нситно-старіючих сталей); крім того, вони містять 9-15 % Mn, 1-3 % Mo 

і 1-2 % Ni [25], [55]. Термічна обробка Maraging-TRIP сталей на першо-

му етапі передбачає отримання однорідної аустенітної структури (нагрі-

ванням до 1100 оС) з наступним гартуванням. Другий етап полягає в 

старінні мартенситу при 450-600 оС. Під час старіння відбувається виді-

лення інтерметалідних фаз, а також «реверсія» мартенситу в аустеніт, 

при цьому зерна аустеніту утворюються та зростають на межі розділу 

«мартенсит/аустеніт» завдяки перерозподілу вуглецю і марганцю між - 

та -фазами [55]. По завершенні термічної обробки мікроструктура сталі 

складається із зміцненого нанорозмірними інтерметалідами відпущено-

го мартенситу та ≈ 15 % залишкового аустеніту (рис. 1.6) [25], [56]. Така 

мікроструктура забезпечує в сталі межу міцності на рівні 1000-

1500 МПа при подовженні 15-20 % [54], [55].  

 

 
Рисунок 1.6 – Мікроструктура мартенситно-старіючої TRIP-сталі [57] 

 

Незважаючи на комбінацію TRIP-ефекту і старіння мартенситу, а 

також використання більш дорогого легування, Maraging-TRIP концеп-

ція відчутно програє по комплексу механічних властивостей Q&P-

сталям і сталям з нанобейнітом [58], [59]. Тим не менш, вона легше реа-

лізується в промислових умовах при термічній обробці широкого спект-

ру виробів, таким чином, може знайти промислове застосування в май-

бутньому.  
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З наведених вище даних випливає, що сучасні TRIP-assisted сталі 

характеризуються задовільним співвідношенням «вартість/комплекс 

властивостей», що робить їх перспективними для промислового вико-

ристання в автомобілебудуванні і машинобудівній галузях промислово-

сті. Напрямки подальшого дослідження цих сталей лежать в області 

адаптації TRIP-сталей до сучасних технологій металургійного виробни-

цтва і до специфічних умов експлуатації металовиробів. 

 

1.2 Сучасні тенденції в розробці високоміцних сталей третього 

покоління 

 

Розвиток різних сфер виробництва вимагає використання констру-

кційних матеріалів з підвищеним рівнем властивостей (фізико-хімічних, 

технологічних, експлуатаційних, тощо). Високоміцні (AHSS) сталі пер-

шого покоління не завжди в змозі задовольнити вимоги відповідних га-

лузей за комплексом механічних властивостей. При цьому використан-

ня AHSS сталей другого покоління є економічно недоцільним з огляду 

на їх високу вартість. У зв’язку з цим актуальною є проблема розробки 

AHSS третього покоління, які мають перевищувати за властивостями 

сталі першого покоління, але одночасно бути дешевшими за сталі дру-

гого покоління. На сьогодні основні тенденції в розвитку AHSS третьо-

го покоління полягають в розробці хімічного складу і технології терміч-

ної обробки економнолегованих сталей, в яких формується багатофазна 

безкарбідна структура з підвищеною (відносно класичних TRIP-assisted 

сталей) об’ємною часткою залишкового аустеніту, схильного до дефор-

маційного мартенситного перетворення. На сьогодні відомі три групи  

AHSS сталей третього покоління: а) TRIP/TWIP-assisted сталі із серед-

нім вмістом марганцю, б) сталі зі структурою безкарбідного нанобейні-

ту, в) Q&P сталі. Принцип легування і технологія термічної обробки для 

кожної з груп сталей викладено нижче. 

 

1.2.1 Середньомарганцеві сталі із TRIP-ефектом 

 

Принцип середньомарганцевих TRIP-assisted сталей є трансформо-

ваною під вимоги третього покоління ідеєю високомарганцевих сталей 

другого покоління AHSS. На відміну від високомарганцевих TRIP ста-

лей (однофазних аустенітних), у середньомарганцевих сталях отриму-

ють двофазну аустеніто-феритну структуру, що містить 20-40 % залиш-

кового аустеніту, схильного до прояву TRIP-ефекту [25]. З цією метою 

кількість марганцю обмежують 3-10 % [8], що істотно нижче за високо-

марганцеві сталі другого покоління (20-30 % Mn) [60]. Основна роль 
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марганцю полягає в стабілізації аустеніту до → перетворення і забез-

печення високої прогартовуваності, що дозволяє охолоджувати сталь на 

повітрі на завершальних стадіях термічної обробки. Кількість вуглецю в 

середньомарганцевих сталях, як правило, становить 0,1-0,6 % [25]. Для 

підвищення комплексу властивостей такі сталі додатково легують Si, 

Al, Mo і в невеликих кількостях – Nb, V [61], [62]. 

Сталі з середнім вмістом марганцю піддають ART-обробці («Aus-

tenite-Reverted-Transformation»), яка проводиться у дві стадії (рис. 1.7). 

На першій стадії виконують повне гартування для отримання мартенси-

тної мікроструктури з невеликою кількістю залишкового аустеніту. На 

другій стадії сталь витримують у міжкритичному інтервалі температур. 

Впродовж витримки мартенсит частково «реверсує» в аустеніт, а част-

ково перетворюється в рекристалізований ферит; при цьому відбуваєть-

ся перерозподіл вуглецю і марганцю між мартенситом/феритом і аусте-

нітом. Збагачені на С та Mn ділянки -фази стабілізуються до фазового 

перетворення та частково фіксуються в структурі у вигляді залишкового 

аустеніту після охолодження по завершенню ART-обробки [62].  

 

 
Рисунок 1.7 – Схема процесу ART-обробки середньомарганцевих сталей 

з TRIP-ефектом [42] 

 

По завершенні термообробки сталь має дрібнозернисту ферито-

аустенітну структуру із 20-40 % залишкового аустеніту (рис. 1.8) [63], 

яка забезпечує досягнення високої міцності (в = 700-1200 МПа) при 

подовженні 20-58 % [64], [65]. Наприклад, в сталі, що містить 0,3 % C; 

6 % Mn; 1,5 % Si та 3 % Al, вдалося досягнути межі міцності 1131 МПа 

при подовженні 58 %; таке високе подовження забезпечене паралель-

ною реалізацією TRIP- і TWIP-ефектів при деформації сталі [64].  
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Незважаючи на більш низький, порівняно з високомарганцевими 

сталями, комплекс механічних властивостей (що компенсується більш 

економічним легуванням), концепція середньомарганцевих TRIP-сталей 

викликає високу зацікавленість дослідників та активно розвивається. 

Перевагою даних сталей є аномально високі пластичність та здатність 

до штампування за підвищеної міцності, знижена питома вага сталі, до-

статня технологічність при термічній обробці, яка дозволяє без особли-

вих проблем використовувати дану технологію в умовах реального ви-

робництва. До недоліків середньомарганцевих TRIP-сталей можна від-

нести їх відносно високу вартість та обмежену зварюваність внаслідок 

підвищеного вмісту марганцю. 

 

  
Рисунок 1.8 – Мікроструктура середньомарганцевої сталі: після 

холодної прокатки та ART-обробки (б) [63] (RA – залишковий аустеніт, 

F –ферит) 

 

1.2.2 Нанобейнітні сталі 

 

Значно підвищити межу міцності сталі при збереженні достатньо 

високої пластичності і економності легування дозволяє технологія ви-

робництва сталей з безкарбідним нанобейнітом («Carbide-Free Nanobain-

ite»), запропонована H. Bhadeshia і F. Caballero на початку 2000-х років 

[7]. Ними була встановлена можливість отримання в низьколегованій 

сталі високоміцного стану за рахунок формування безкарбідної бейні-

тної структури з нанорозмірними мікроструктурними складовими. Хі-

мічний склад класичної нанобейнітної сталі становить: 0,6-1,0 % С, 0,7-

2,0 % Mn, 0,5-2,0 % Cr, ≥1,5 % Si [66]. Легування нанобейнітної сталі 

має на меті: (а) зниження температури початку мартенситного перетво-

рення  250 оС (введенням марганцю та підвищеної кількості вуглецю); 

(б) інгібітування виділення цементиту з аустеніту (додаванням кремнію 

та/або алюмінію). Основним процесом формування структури є бейні-

тне перетворення, яке супроводжується перерозподілом вуглецю від 
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бейнітного фериту до аустеніту із збагаченням останнього вуглецем 

(чому сприяє підвищена концентрація кремнію). 

Термічна обробка на нанобейніт здійснюється у два етапи (рис. 

1.9). На першому етапі проводять повну аустенітизацію (нагрів в одно-

фазну -область) для отримання гомогенної аустенітної структури. На 

другому етапі роблять низькотемпературну витримку в діапазоні 150 - 

300 оС (тобто трохи вище точки МS) для перетворення аустеніту на бей-

ніт [66]. По завершенні термообробки структура нанобейнітних сталей 

складається (за відсутності карбідів) з нанорозмірних пластин бейнітно-

го фериту товщиною 20-60 нм і залишкового аустеніту (з огляду на ви-

сокий вміст вуглецю, кількість аустеніту може сягати 25-30 %). Ферит 

має підвищену щільність дефектів кристалічної будови та певну пере-

сиченість за вуглецем. Аустеніт залягає тонкими плівковими («film-

like») прошарками між пластинами -фази, або у вигляді масивних «ос-

трівців» в стиках феритних пластин [67]. Цементитні карбіди в структу-

рі відсутні; границі між феритними пластинами є чистими від карбідів. 

Втім, в межах -фази можуть спостерігатись дисперсні виділення -

карбіду, які спричиняють дисперсійне зміцнення фериту, не впливаючи 

на пластичність сталі. Така структура (рис. 1.10) забезпечує сталі дуже 

високу міцність (в = 2000-2600 МПа) при задовільному подовженні – 7-

10 % [68]-[71]. 

Рисунок 1.9 – Схема процесу термічної обробки TRIP сталей з 

безкарбідним нанобейнітом [42] 

Зі зниженням температури ізотермічної витримки зменшуються ро-

зміри структурних складових бейніту, відповідно зростає міцність сталі. 

Встановлено [72], що товщина пластини бейнітного фериту визначаєть-

ся міцністю аустеніту при температурі перетворення й виграшом у віль-
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ній хімічній енергії при перетворенні, причому обидва ці фактори зрос-

тають зі зниженням температури перетворення. Міцний аустеніт чинить 

опір руху міжфазних границь, а велика рушійна сила прискорює утво-

рення зародків -фази (за рахунок зменшення критичного розміру заро-

дка), що в сукупності призводить до потоншення феритних пластин 

[58]. Кремній, який вводиться в нанобейнітні сталі в кількості 1,5-3,0 %, 

не тільки гальмує виділення цементиту, але й додатково підвищує міц-

ність аустеніту за рахунок твердорозчинного зміцнення, сприяючи по-

дрібненню структури. Згідно [7], введення 1,5 % Si підвищує межу 

плинності аустеніту на 7 %. 

 

 
Рисунок 1.10 – Мікроструктура нанобейнітної сталі [45] 

 

При деформації нанобейнітної сталі залишковий аустеніт зазнає 

ДМП, що додатково підвищує міцність сталі. При цьому більш бажаною 

є плівкова форма аустеніту, оскільки плівковий аустеніт має помірну 

схильність до ДМП, за якої аустеніт поступово перетворюється на мар-

тенсит деформації. Така «розтягнута» (за деформацією) кінетика ДМП 

запобігає швидкому окрихченню сталі при випробуваннях, дозволяючи 

досягти більш високих значень відносного подовження. «Острівковий» 

аустеніт, навпаки, проявляє високу метастабільність і майже повністю 

перетворюється на мартенсит вже на початкових стадіях деформації 

[75]; наслідком є швидке окрихчення і низькі показники подовження. 

Нанобейнітні сталі знайшли промислове використання, зокрема, у 

виробництві залізничних рейок, а також броньової сталі [74]. Зокрема, 

встановлено [75], що нанобейнітні сталі мають підвищену балістичну 

стійкість завдяки активному розвитку ДМП, яке гальмує формування 

адіабатних смуг зсуву (adiabatic shear band). Оскільки ізотермічна ви-

тримка здійснюється при температурах низької дифузійної рухливості 

вуглецю, то для завершення бейнітного перетворення потрібні десятки 

годин (7-10 днів) перебування виробів в печі, що є суттєвою вадою цієї 



22 

технології [76]. З метою прискорення перетворення до хімічного складу 

сталі вводять кобальт і (або) алюміній, тобто елементи, що зменшують 

стійкість переохолодженого аустеніту до → перетворення [77]. Прис-

корення бейнітного перетворення також досягають попереднім охоло-

дженням трохи нижче точки МS для утворення незначної кількості мар-

тенситу [78]. Мартенситні кристали деформують аустеніт і пришвид-

шують зародження перших порцій бейніту в ділянках навколо себе. 

Втім, перераховані заходи створюють нові складнощі у зв'язку з подо-

рожчанням сталі, її забрудненням неметалевими включеннями та ускла-

дненням технології термічної обробки. Крім того, прокат з нанобейні-

тних сталей погано піддається виправленню на відповідному обладнан-

ні (преси, роликові машини) внаслідок його високої міцності. Всі пере-

раховані фактори поки є перешкодою для широкого використання 

нанобейнітних сталей у промислових масштабах. 

1.2.3 Технологія «Quenching and Partitioning» (Q&P) 

Технологічні складнощі, пов'язані з тривалою термічною обробкою 

(як у випадку нанобейнітної сталі), відсутні в разі застосування Q&P 

обробки. Термін Q&P («Quenching and Partitioning» – гартування і пере-

розподіл (вуглецю)) був введений для позначення технології термооб-

робки на основі концепції «Constrained Carbon Paraequilibrium – CPE», 

запропонованої Speer в 2003 році [9]. Як і для інших AHSS сталей тре-

тього покоління, Q&P технологія має на меті створення (за низького рі-

вня легування) безкарбідної багатофазної структури з підвищеним вміс-

том залишкового аустеніту, здатного до реалізації TRIP-ефекту. Безкар-

бідна структура забезпечується особливою системою легування, яка ба-

гато в чому повторює систему легування TRIP-assisted сталей і 

нанобейнітних сталей. Q&P технологія може бути застосована до шир-

шого спектру сталей, з більш широким діапазоном коливання концент-

рації елементів. Q&P-сталі містять 0,15-1,0 % С, 0,3-3,5 % Mn, 0,05-

1,9 % Al та/або 1,3-3,0 % Si, до 2,0 % Cr [79], [80]. 

Термічна обробка Q&P-сталей включає в себе кілька етапів (рис. 

1.11). Перший полягає в повній або частковій аустенітизації з подаль-

шим гартувальним охолодженням (стадія «Quenching»), яке перерива-

ється в інтервалі мартенситного перетворення для отримання мартенси-

то-аустенітної структури. На другому етапі сталь витримують при пев-

ній температурі для перерозподілу («Partitioning») вуглецю між - та -

фазами. Друга стадія («Partitioning») може проводиться як при темпера-

турі зупинки гартувального охолодження («One-Step Partitioning»), так і 

за більш високої температури, як правило в районі, або вище точки МS 
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(«Two-Step Partitioning») [81]. Завершується Q&P обробка охолоджен-

ням (у різних середовищах) [82].  
 

 
Рисунок 1.11 – Схема процесу Q&P термічної обробки [42] 

 

В результаті такої обробки в сталі формується багатофазна 

мікроструктура, що складається з відпущеного мартенситу, свіжого 

мартенситу і метастабільного залишкового аустеніту (рис. 1.12) [83]. До 

складу структури також може входити бейніт, якщо витримка на стадії 

«Partitioning» є достатньою для початку бейнітного перетворення (якщо 

«Partitioning» проводиться при температурі нижче 250 оС, такий бейніт є 

безкарбідним наноструктурованим [84]). Багатофазний характер 

структури забезпечує ефект композиційного зміцнення за рахунок 

поєднання в'язких складових (аустеніт, бейніт) і міцного мартенситу. 

Перевагою Q&P обробки є можливість регулювання мікроструктурного 

стану сталі в широкому діапазоні за рахунок зміни температурно-

часових параметрів на кожному етапі обробки. Це дозволяє отримувати 

в порівняно дешевих сталях високоміцний стан з межею міцності 1500-

2400 МПа при відносному подовженні 10-24 % [59], [85], що забезпечує 

PSE на рівні 30-37 ГПа% (є близьким до цільового рівня AHSS сталей 

третього покоління – 40 ГПа%). 

До недоліків Q&P технології можна віднести складність обробки 

деталей великого перерізу, в яких дуже важко забезпечити одночасний 

перебіг процесів структуроутворення по всьому перетину, що 

призводить до градієнту мікроструктури і механічних властивостей. 

Цей недолік намагаються подолати шляхом розробки модифікованих 

варіантів Q&P [86]-[88]. Одним з них є технологія «Deformed & 

Partitioned» (D&P), запропонована в 2017 році [89]. Вона передбачає 

поєднання  дислокаційного зміцнення («Dislocation Engineering») із 
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TRIP-ефектом, який забезпечує високу пластичність. В результаті D&P 

обробки середньомарганцевої сталі (10 % Mn, 0,47 % C, 2 % Al, і 0,7 % 

V) вдалося досягти високої межі плинності (2210 МПа) при досить

високому подовженні (16 %) (варто підкреслити, що після стандартної 

термічної обробки ця сталь мала у два рази нижчу міцність).  

Рисунок 1.12 – Мікроструктура Q&P-сталі [85] (RA films – плівковий 

залишковий аустеніт; lath martensite – рейковий мартенсит) 

Технологія D&P-обробки включає в себе теплу прокатку (750 оС) з 
наступною витримкою в міжкритичному інтервалі (650 оС, 5 год), холо-
дну прокатку і відпуск за температури 200-400 оС для перерозподілу ву-
глецю між фазами (рис. 1.13) [90]. 

Рисунок 1.13 – Схема процесу D&P термічної обробки [42] 

Метою прокатки є створення оптимальної густини дислокацій в 

структурі металу (так званий «дислокаційний інжиніринг» [91]). Кінце-

ва мікроструктура D&P-сталей складається з мартенситу з високою гус-

тиною дислокацій і метастабільного залишкового аустеніту (рис. 1.14). 
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Технологія D&P може бути інтегрована в поточне виробництво [89] і 

забезпечувати достатньо високий рівень механічних властивостей, зок-

рема – межі плинності. До її недоліків можна віднести потребу в потуж-

них прокатних станах для теплого та холодного прокатування, а також 

досить високу вартість сталі, обумовлену системою її легування. 

Рисунок 1.14 – Мікроструктура D&P сталі [92] 
(M – мартенсит, RA – залишковий аустеніт) 

Хімічний склад і механічні властивості AHSS сталей різних поко-

лінь наведені для порівняння в таблиці 1.1. З таблиці випливає, що най-

краще співвідношення ціна/механічні властивості мають AHSS сталі 

третього покоління, а саме Q&P-сталі, D&P-сталі і сталі з безкарбідним 

нанобейнітом. 

Напрямки подальших досліджень в цій області стосуються адапта-

ції даних технологій до існуючих умов металургійного виробництва. Як 

випливає з представленого літературного огляду, використання TRIP-

ефекту не втрачає своєї актуальності, залишаючись ключовим фактором 

у забезпеченні високого комплексу механічних властивостей AHSS ста-

лей третього покоління. Дуже важливо, що даний ефект можна викорис-

товувати в сталях різних систем і рівня легування, що говорить про його 

певну універсальність. 
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Таким чином, питання використання деформаційного мартенситно-

го перетворення аустеніту для підвищення комплексу механічних влас-

тивостей конструкційної сталі не втрачають своєї актуальності. Сучасні 

технології виробництва високоміцних сталей також базуються на вико-

ристанні TRIP-ефекту, що дозволяє реалізовувати приховані резерви 

металу, досягаючи необхідних властивостей при меншому рівні легу-

вання. З економічної точки зору найбільш перспективним способом 

одержання високоміцних сталей з метастабільним аустенітом є термічна 

обробка за технологією виробництва AHSS сталей третього покоління, 

оскільки такі технології забезпечують максимальне співвідношення ці-

на/механічні властивості сталі.  Високий комплекс властивостей забез-

печується формування багатофазної структури, яка може включати в 

себе ферит, безкарбідний бейніт, мартенсит різного ступеня відпуску і 

метастабільний залишковий аустеніт в різних комбінаціях і співвідно-

шеннях. При деформації залишковий аустеніт перетворюється в мартен-

сит, це забезпечує TRIP-ефект із додатковим зростанням міцності і пла-

стичності сталі. 

Аналіз літературних даних показав, що широкому промисловому 

використанню сучасних високоміцних TRIP-сталей перешкоджає ряд 

технологічних складнощів, подолання яких є важливою науково-

технічною задачею. Для вирішення цієї задачі необхідно дослідити: 

– кінетику перерозподілу легуючих елементів підчас витримки у

міжкритичному інтервалі низьковуглецевих TRIP-сталей з метою опти-

мізації температуро-часових параметрів термічної обробки; 

– вплив кінетики мартенситного перетворення метастабільного ау-

стеніту при деформації на механічні властивості сталі; 

– морфологічні особливості структури, що утворюється при термі-

чній обробці, та їх зв'язок з рівнем механічних та трибологічних власти-

востей;  

– вплив деформації на фазово-структурний стан та механічні властивос-

ті низьковуглецевих TRIP-сталей, з метою дослідження можливості реа-

лізації технології їх виробництва у поточних промислових умовах. 
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2 МАТЕРІАЛИ ТА МЕТОДИ ДОСЛІДЖЕНЬ 

 

 

2.1 Матеріали досліджень 

 

У якості матеріалу досліджень в роботі використані низьковуглеце-

ві TRIP-assisted сталі марок 20С2Г2Б і 20С2Г2ХФМБ та високовуглеце-

ва сталь 120Г3С2, хімічний склад яких наведено в таблиці 2.1. Система 

легування сталі 20С2Г2Б передбачає підвищену кількість марганцю та 

кремнію та мікролегування ванадієм. Марганець в такій кількості забез-

печує достатній рівень прогартовуваності сталі. Кремній, згідно з дани-

ми розділу 1 даної роботи гальмує виділення цементитних карбідів під-

час ізотермічної витримки, що є необхідною умовою для формування 

безкарбідної структури. Мікролегування ніобієм передбачає подрібнен-

ня зерна. В цілому хімічний склад даної сталі є «класичним» для низь-

колегованих TRIP-assisted сталей. Сталь 20С2Г2ХФМБ додатково лего-

вана хромом, молібденом та ванадієм, що має за мету подальше підви-

щення прогартовуваності та механічних властивостей. 

 

Таблиця 2.1  

Хімічний склад досліджених сталей 

Марка сталі 
Вміст елементів (мас.%) 

C Si Mn Cr Mo V Nb S P 

20С2Г2Б 0,18 1,50 1,80 – – – 0,055 0,01 0,01 

20С2Г2ХФМБ 0,20 1,79 1,73 0,55 0,20 0,11 0,045 0,009 0,013 

120Г3С2 1,21 1,59 2,56 – – – – – – 

  

Досліджені сталі були виплавлені в індукційній 120-кг печі із 

використанням сталевого брухту, чавуну та лігатурних сплавів (FeMn, 

FeSi, FeCr, FeNb, FeV, FeMo). Розплав заливали в графітові форми з 

отриманням виливків діаметром 50 мм та довжиною 300 мм, які в пода-

льшому переплавляли електрошлаковим методом в виливки діаметром 

80 мм. Після переплаву досліджені сталі аустенітизували при темпера-

турі 1150 oC та піддавали куванню та подальшій прокатці в смугу тов-

щиною 15 мм. Смуга була використана для виготовлення зразків для 

досліджень. Перед механічною обробкою вона була піддана 

пом’якшувальному відпалу при 950 оС із повільним охолодження до кі-

мнатної температури. 
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2.2 Методика досліджень 

 

Положення критичних точок Ас1 і Ас3 було визначено дилатомет-

ричним методом з використанням оптичного дилатометру. Зміну дов-

жини досліджуваного зразка фіксували на барабані  по відхиленню світ-

лового «зайчика». Нагрів зразків здійснювали в печі зі швидкістю 

 1 К/хв. Об'ємну частку фериту при нагріві в МКІ температур вимірю-

вали за допомогою лінійного методу Розіваля [95] з використанням оп-

тичних зображень мікроструктури. Визначення положення точки почат-

ку мартенситного перетворення та побудову діаграми ізотермічного пе-

ретворення аустеніту для обох сталей здійснювали за допомогою 

комп’ютерним моделюванням за допомогою програми «JMatPro». 

Термообробку зразків виконували в лабораторних муфельних печах 

СНОЛ та печах-ваннах в рідкому сплаві ПОС-61 (61 % Sn; 39 % Pb) та 

сплаві Вуда (12,5 % Sn; 25 % Pb; 50 % Bi; 12,5 % Cd). Під час аустеніти-

зації  поверхню зразків захищали від окислення відпрацьованим карбю-

ризатором. Печі-ванни використовували для підстужування аустеніти-

зованих зразків до температури «Quenching» (у разі Q&P обробки) 

та/або ізотермічної витримки (у разі ізотермічного гартування).  

Випробування на розтягнення проводили на універсальній випро-

бувальній машині UIT STM 100S з сервоприводом (УКРІНТЕХ) згідно 

ДСТУ ISO 6892-1:2019 на зразках з діаметром робочої частини 5 мм. 

Випробування на ударний вигин виконували згідно ДСТУ ISO 148-

1:2022 на зразках розміром 7х10х55мм з V-подібним надрізом. Випро-

бування проводили при кімнатній температурі та 60-70 об. % вологості 

повітря. Твердість вимірювали на твердомірах Роквелла (навантаження 

150 кг) та Віккерса (навантаження 30 кг). Значення твердості, які наве-

дено в роботі, є середніми з п’яти-семи вимірів. 

Мікроструктуру досліджували на зразках, підготовлених за станда-

ртною процедурою з травленням 4 %-м спиртовим розчином азотної 

кислоти. Дослідження проводили із застосуванням оптичних мікроско-

пів «Axiovert 40 MAT» (Carl Zeiss), «200-M» (Nikon) та «GX-71» (Olym-

pus), а також електронних сканувальних мікроскопів «EVO MA15» (Carl 

Ziess), «JSM-6510» (JEOL) та «JSM-7000F (JEOL). Фазовий розподіл 

елементів досліджували методом енергодисперсійної рентгенівської 

спектроскопії (ЕДС) із використанням детектора JED-2300 (JEOL). Пе-

ред аналізом ЕДС детектор калібрували за еталонним кобальтовим зраз-

ком. Середнє значення п'яти/семи вимірювань, виконаних на одній фазі, 

приймалося за хімічний склад конкретної фазової складової. Оскільки 

кількісний аналіз вуглецю ЕДС методом в електронному мікроскопі дає 

суттєво збільшений вміст вуглецю [95], отримані результати були пере-
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раховані з урахуванням загального вмісту вуглецю та його повного роз-

поділу відповідно до фазової діаграми Fe-C. Коефіцієнт розподілу еле-

ментів між - та γ-фазами розраховували за формулою [96]: 

 

Ki=[i]/[i] (2.1) 

де [i] и [i] –  вміст елементу i  в α- та γ-фазах, відповідно. 

 

Якісний та кількісний фазовий склад сталей визначали рентгеност-

руктурним методом на дифрактометрі «X'Pert PRO» (PANalytical) в 

CuК випромінюванні за наступними параметрами: напруга – 40 кВ, 

струм трубки – 50 мА, крок сканування – 0,033 градуси, швидкість ска-

нування – 0,069 град/с. Кількість залишкового аустеніту розраховували 

за формулою [97]:  

 

,
)/(

%

 IIG1

100
RA

+
=  

(2.2) 

де I и I – інтегральні інтенсивності дифракційних максимумів аустені-

ту (200), (220), (311) та -фази (200), (211); G – коефіцієнт, що відпові-

дає різним комбінаціям піків, рівний: 2,46 для I(200)/I(200); 1,32 для 

I(200)/I(220); 1,78 для I(200)/I(311); 1,21 для I(211)/I(200); 0,65 для 

I(211)/I(220); 0,87 для I(211)/I(311). Об'ємну частку аустеніту знахо-

дили як середнє арифметичне значень, визначених для різних пар ліній. 

 

Вміст вуглецю в залишковому аустеніті знаходили із виразу: 

 

аγ = 0,3556 +0,00453xC +0,000095xMn, (2.3) 

де аγ – параметр гратки аустеніту (нм), хС та хMn – концентрація вуг-

лецю та марганцю в аустеніті (мас.%), відповідно [98]. 

 

Параметр гратки аустеніту визначали за положенням ліній аустені-

ту (200)γ та (220)γ у відповідності з виразом [99]: 

 






sin2

222 lkha ++= , 
(2.4) 

де h, k, l – індекси площини відображення,  – довжина хвилі рентгенів-

ського випромінювання;  – Брегівський кут (знаходили за допомогою 

гауссовської апроксимації та усереднювати для ліній (200)γ та (220)γ). 
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Тонку будову сталей досліджували  на трансмісійному електрон-

ному мікроскопі «JEM-100-C-XII» (JEOL) із напругою прискорення 

100 кВ. Використовували тонкі фольги, виготовлені із термооброблених 

зразків. Методика приготування фольги полягала в механічному потон-

шенні до 0,10 - 0,15 мм, після чого з них вирізали електроіскровим ме-

тодом диски діаметром 3 мм. Диски піддавали електролітичному стру-

меневому поліруванню на установці «TENUPOL-2» в електроліті скла-

ду: 40 мл хлорної кислоти, 400 мл метилового спирту, 240 мл бутилово-

го спирту. Температуру електроліту (не вище мінус 30 оС) в ході 

полірування підтримували за допомогою термостату. Тонку структуру 

зразків досліджували зі збільшенням від 14 до 100 тис. разів.  
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3 ДОСЛІДЖЕННЯ МЕХАНІЗМУ ТА КІНЕТИКИ ФАЗОВО-

СТРУКТУРНИХ ПЕРЕТВОРЕНЬ В НИЗЬКОЛЕГОВАНИХ TRIP-

ASSISTED СТАЛЯХ  

 

 

Як було показано вище, термічна обробка низьковуглецевих TRIP-

assisted сталей дозволяє досягти в них високий комплекс механічних 

властивостей при достатньо економічному легуванні цих сталей. Термі-

чна обробка TRIP-assisted сталей проводиться, в основному, за класич-

ною схемою, яка включає нагрів в міжкритичний інтервал температур 

та ізотермічне гартування в діапазоні бейнітного перетворення. Однак, 

фазово-структурний стан, який виникає в сталі після такої обробки (а 

саме наявність біля 50 % пластичного фериту), певною мірою обмежує 

її міцність. З цієї точки зору, перспективною виглядає термічна обробка 

за Q&P технологією, яка може забезпечити більш високий рівень міцно-

сті сталі внаслідок формування значної кількості мартенситу.  

Переважна кількість робіт, присвячених термічній обробці низько-

вуглецевих TRIP-assisted сталей, сфокусована саме на низьколегованих 

Si-Mn сталях, що вміщують лише 1-2 % Si та 1-2 % Mn. У зв’язку з цим 

певний науковий інтерес представляє вивчення можливості подальшого 

підвищення механічних властивостей цієї групи сталей за рахунок дода-

ткового легування карбідоутворюючими елементами (Cr, Mo, V).  

В даному та наступних розділах представлені результати порів-

няльних досліджень впливу параметрів міжкритичного ізотермічного 

гартування та Q&P-обробки для підвищення комплексу механічних вла-

стивостей низьковуглецевих TRIP-assisted сталей із різними системами 

легування та вмістом легувальних елементів (20С2Г2Б, 20С2Г2ХФМБ).  

 

3.1 Кінетика перерозподілу легувальних елементів при 

витримці у міжкритичному інтервалі температур 

 

Раціональний вибір параметрів термічної обробки сталі передбачає 

вивчення термокінетики її фазово-структурних перетворень та визна-

чення положення критичних точок. У зв'язку з цим на першому етапі 

роботи досліджували кінетику перерозподілу легувальних елементів під 

час аустенітизації,  а також механізм і кінетику перетворення переохо-

лодженого аустеніту в досліджених сталях. Проектування режиму тер-

мічної обробки більшості марок сталі передбачає визначення оптималь-

ної температури аустенітизації, яка залежить від положення критичних 

точок сталі. У випадку TRIP-assisted сталей не менш важливим параме-

тром режиму термічної обробки є тривалість витримки при аустенітиза-
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ції в міжкритичному інтервалі температур, під час якої відбувається мі-

жфазний перерозподіл хімічних елементів. Знання кінетики перерозпо-

ділу елементів дозволяє досягти бажаної стабільності залишкового аус-

теніту (Азал), що значною мірою визначає комплекс механічних власти-

востей низьковуглецевих TRIP-assisted сталей.  

Положення критичних точок експериментальних сталей встанови-

ли за допомогою оптичного дилатометру. Перегини на дилатометричній 

кривій нагріву (рис. 3.1) відповідають об'ємним змінам, що відбувають-

ся в сталі підчас Fe→Fe перетворення при досягненні критичних то-

чок Ас1 і Ас3. Згідно із рис. 3.1, для сталі 20С2Г2ХФМБ вони становлять 

760 оС і 930 оС відповідно.  

 

 
Рисунок 3.1 – Диференційна дилатометрична крива нагріву сталі 

20С2Г2ХФМБ (в парі з мідним еталоном) 

 

Нагрів TRIP-assisted сталі в МКІ проводиться із метою ефективного 

перерозподілу вуглецю між феритом та аустенітом із накопиченням 

останнього в гамма-фазі. При визначенні температури нагріву орієнту-

юся на необхідність отримання приблизно 50 % фериту, для чого необ-

хідно знати зміну співвідношення об’ємних часток Fe- та Fe-фаз в 

межах МКІ в залежності від температури нагріву. З цією метою зразки 

досліджуваної сталі нагрівали від 700 oС до 930 oС з кроком 20-30 оС, 

витримували при даній температурі 10 хв і охолоджували в воді для фі-

ксації структури. При нагріванні вище точки Ac1 (760 oC) в структурі 

з’являвся аустеніт, який перетворювався на мартенсит при охолодженні, 

що викликало збільшення твердості. Співвідношення об’ємних часток 

аустеніту та фериту в МКІ  визначали методом кількісної металографії, 

а також за зміною твердості сталі. 
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Рис. 3.2 ілюструє вплив температури нагріву на співвідношення кі-

лькості фаз та твердість сталі 20С2Г2ХФМБ. У вихідному (відпалено-

му) стані структура сталі складалась із 61 % фериту та 39 % перліту та 

бейніту. Підвищення температури нагріву привело до збільшення вміс-

ту мартенситу із відповідним зростанням твердості. Об'ємна частка фе-

риту інтенсивно зменшувалась відразу після переходу через Ac1: вже 

при 770 оС частка фериту знизилась до 48-50 %, а при 830 оС – до 20-

25 %. При подальшому підвищенні температури (наближенні до точки 

Ac3) кількість фериту зменшувалась більш повільно. Твердість сталі 

зросла пропорційно зменшенню вмісту фериту, досягши 463 HV при 

гартуванні від 930 oC (точка Ас3), що відповідає формуванню повністю 

мартенситної структури. Враховуючи отримані вище дані, кінетику пе-

рерозподілу хімічних елементів в МКІ досліджували при температурах 

770 oC та 830 oC, що відповідали структурам «50 % фериту + 50 % аус-

теніту» та «20 % фериту + 80 % аустеніту», відповідно. 

 

 
Рисунок 3.2 – Вплив температури нагріву на об’ємну частку фериту та 

твердість сталі 20С2Г2ХФМБ 

 

В зразку сталі, гартованому після нагрівання до 770 оС, мікрострук-

тура складалась з поліедрічних зерен фериту та ділянок рейкового мар-

тенситу, розташованих переважно вздовж меж зерен (рис. 3.3,а). В стру-

ктурі також спостерігалися дисперсні включення, розмір яких коливався 

в широких межах (від 20 нм до 150 нм). Великі включення переважно 

розташовувалися в мартенситних ділянках, тоді як дрібні (нанорозмірні) 

включення переважно виявлялись всередині феритних зерен. Включен-
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ня являли собою карбід (V, Nb)C (рис. 3.3,б); їх формування, скоріш за 

все, відбувалось на стадії охолодження при прокатці заготовок. Дослі-

дили хімічний фазовий склад в феритних та мартенситних ділянках 

структури; місця точкового ЕДС-аналізу показані на рис. 3.3,в. 

 

   
 

 
Рисунок 3.3 – Мікроструктура сталі 20С2Г2ХФМБ після витримки при 

770 оС: ферит (Ф) та мартенсит (М) з карбідами (а); місця локального 

ЕДС-аналізу (б); ЕДС-спектр (в) 

 

На рисунку 3.4 представлено кінетику зміни вмісту марганцю, кре-

мнію та хрому в феритних та мартенситних ділянках впродовж витрим-

ки при 770 oC. Як випливає з даних рис. 3.4а, з ростом тривалості ви-

тримки вміст кремнію в фериті зріс з 1,83 % (після 10 хв) до 2,04 % (60 

хв) з подальшою стабілізацією на цьому рівні. Витримка в МКІ супро-

воджувалась монотонним збідненням фериту по марганцю від 1,06 % 

(10 хв) до 0,86 % (240 хв), при цьому вміст хрому залишався стабільним 

протягом усієї тривалості витримки (0,58 % з коливанням в межах 

 0,03 %). Протилежний характер процесів спостерігався для мартенси-

тних ділянок (рис. 3.4,б): тут вміст марганцю поступово збільшився з 

2,12 % до 2,26 %, тоді як вміст кремнію зменшився з 2,04 % до 1,81 % зі 
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стабілізацією на цьому рівні після 120 хв витримки. Також в мартенситі 

дещо підвищилась концентрація хрому з 0,68 % до 0,79-0,81 %. 

 

 

 
Рисунок 3.4 – Зміна концентрації кремнію, хрому та марганцю в фериті 

(а) та мартенситі (б) впродовж витримки при 770 oC. 

 

ЕДС-дослідження в режимі лінійного сканування дало більш дета-

льну інформацію про розподіл елементів відносно границь зерен. Як 

видно з рис. 3.5, марганець і кремній нерівномірно розподілялись 

вздовж лінії сканування, що перетинає феритні зерна та мартенситні ді-

лянки. Концентрація Mn є вищою в мартенситних ділянках, при цьому 

виявлено її «сплески», пов’язані із карбідними включеннями (обведені 

пунктирною лінією на рис. 3.5а). Концентрація марганцю поступово 

зменшується в міру віддалення від межі розділу «мартенсит/ферит» до 

центру феритного зерна. У порівнянні з марганцем кремній роз-
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поділений більш нерівномірно. Середній вміст кремнію є вищим в фе-

ритних зернах, проте «сплески» концентрації цього елементу було ви-

явлено саме біля межі розділу між мартенситною та феритною фазами. 

Зони, збагачені кремнієм, були розташовані переважно у феритних зер-

нах (піки кремнію 3, 5 і 6 на рис. 3.5,а), але вони також спостерігалися й 

всередині мартенситних областей (піки кремнію 1 і 2). Зона, збагачена 

на кремній, також була виявлена на межі «ферит/ферит» (пік кремнію 

4). Після тривалої (240 хв) витримки при 770 oC профіль кремнію збері-

гав вищеописаний характер із накопиченням цього елементу в фериті 

біля міжфазних границь «мартенсит/ферит» та зі зменшенням концент-

рації кремнію всередині зерен (рис. 3.5,б). 

 

 
 

 
Рисунок 3.5 – Профілі розподілу марганцю і кремнію в зразках, 

витриманих при 770 oC впродовж (а) 10 хв і (б) 240 хв 

 
На рис. 3.6 представлено ЕДС-маппінг розподілу марганцю та кре-

мнію в межах аналізованої ділянки структури (температура витримки –
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770 оС). Видно, що збагачені на марганець ділянки майже повністю збі-
гаються з контурами мартенситних областей (рис. 3.6,а). Лише дві такі 
ділянки на рис. 3.6,б не пов’язані з мартенситом: вони відповідають 
скупченню карбідів (вказано подвійними стрілками) та феритному зер-
ну на межі розділу «мартенсит/ферит» (одинарна стрілка). Кремній, 
здебільшого, був сконцентрований на периферії феритних зерен у ви-
гляді облямівки товщиною 2-5 мкм навколо мартенситних ділянок (рис. 
3.6,в); при цьому концентрація кремнію у внутрішніх зонах феритних 
зерен є зниженою. Незважаючи на те, що кремній переважно був скон-
центрований в фериті, підвищений вміст цього елементу спостерігався й 
у деяких мартенситних ділянках (вказано стрілкою на рис. 3.6,в). 

Результати локального ЕДС-аналізу зразків, які було витримано 
при 830 oC, наведено на рис. 3.7. Вони показують, що тривалість витри-
мки за цієї температури практично не впливала на вміст елементів в фе-
риті та мартенситі; лише на початковій стадії витримки вміст марганцю 
в фериті знизився із 0,79 % (10 хв) до 0,59 % (30 хв) (рис. 3.7а). Вміст 
кремнію в феритних зернах коливався в досить широкому діапазоні 
(2,04 - 2,27 %); це було пов’язано із зменшенням розмірів феритних ді-
лянок (відносно витримки при 770 оС), що зумовило вплив сусідніх ма-
ртенситних ділянок на результати ЕДС аналізу. 

Порівняння рис. 3.4 та 3.7 дозволяє зробити висновок, що підви-
щення температури витримки від 770 oC до 830 oC призвело до певних 
змін у хімічному складі окремих фаз. Зокрема, у мартенситі відбулось 

зниження вмісту марганцю (з 2,20-2,26 % до 1,65 %) і хрому (від 

0,80 % до 0,66-0,70 %), тоді як вміст кремнію майже не змінився. У 

фериті було зафіксовано зниження концентрації марганцю від 0,90 % 

до 0,60 %, у той час як концентрація хрому залишилась незмінною; 
також, в фериті дещо зріс вміст кремнію. Підвищення температури ви-
тримки суттєво вплинуло лише на вміст марганцю, який зменшився як в 
фериті, так і в мартенситі. Витримка при 830 oC супроводжувалась 
більш істотним перерозподілом елементів, аніж при 770 oC (рис. 3.8). 
При цьому марганець переважно сконцентрувався в мартенситі, однак 
деякі мартенситні ділянки виявились збідненими на цій елемент (пока-
зані стрілками на рис. 3.8, б). Розподіл кремнію в фериті візуально став 
більш однорідним в межах зерна, без явної сегрегації, характерної для 
770 oC (рис. 3.8, в). Втім, ЕДС-сканування все ще виявило піки концент-
рації кремнію на границях границь зерен та біля меж розділу «фе-
рит/мартенсит». Товщина ліквацій них зон, що відповідали «пікам» 
кремнію (близько 1 мкм), була набагато меншою, аніж після витримки 
при 770 oC. 
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Рисунок 3.6 – Мікроструктура сталі (а) та відповідні мапи розподілу 

марганцю (б) і кремнію (в) з накладеними контурами мартенситних 

ділянок (витримка при 770 oC впродовж 10 хв. Ф, М – ферит та 

мартенсит, відповідно) 
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Рисунок 3.7 – Вплив тривалості витримки при 830 oC на вміст Si, Mn і 

Cr у фериті (а) та мартенситі (б) 

 
Отримані дані показали, що витримка дослідженої сталі у МКІ 

приводить до міжфазового перерозподілу легувальних елементів, біль-

шою мірою – марганця. На фінальних стадіях витримки при 770 oC 

вміст марганцю в аустеніті досяг 2,26 %, що в 2,6 рази перевищує його 

вміст в фериті (0,86 %) (у цьому випадку коефіцієнт розподілу елемен-

тів між - та γ-фазами (KMn) дорівнює 0,38) (рис. 3.9,а). Витримка при 

830 oC привела до зниження вмісту Mn в аустеніті до 1,57 % через збі-

льшення об’ємної долі цієї фази. Це супроводжувалось виникненням 

зон, збіднених на марганець (позначених стрілками на рис. 3.8, б). Вміст 

марганцю в фериті також зменшився, що зумовлено зростанням дифу-

зійної рухливості атомів марганцю при більш високій температурі ви-

тримки [100].  
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Рисунок 3.8 – Мікроструктура сталі (а) та відповідні мапи розподілу 

марганцю (б) і кремнію (в)  з накладеними контурами мартенситних 

ділянок (витримка при 830 oC впродовж 30 хв. Ф, М – ферит та  

мартенсит, відповідно) 
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Рисунок 3.9 –  Вплив температури витримки на вміст Mn, Si та Cr в 

фериті й мартенситі (витримка 240 хв) (а). Вплив тривалості витримки 

на коефіцієнти розподілу KMn, KCr і KSi (б)  
 

Внаслідок цього, коефіцієнт розподілу при 830 oC (KMn = 0,40) май-

же не змінився відносно 770 oC (KMn = 0,38). Феритостабілізуючий еле-

мент кремній зосередився, переважно, в фериті, демонструючи однако-

вий коефіцієнт розподілу (KSi = 1,12-1,13) для обох температур витрим-

ки. Характер розподілу хрому був подібний до марганцю, хоча його ко-

ефіцієнт розподілу KCr (0,75 для 770 oC і 0,83-1,20 для 830 oC) був 

набагато вищим, аніж у марганця. Коефіцієнти розподілу для кремнію 

та хрому становили близько 1,0, тобто ці елементи були приблизно по-

рівну розподілені між фазами (рис, 3.9,б). Натомість, значення коефіці-

єнту KMn (0,38-0,40) свідчили про те, що більша частина марганцю була 
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сконцентрована саме в аустеніті; вона була успадкована мартенситом 

після остаточного охолодження зразку після витримки. 

При 770 oC перерозподіл марганцю і хрому відбувався з низькою 

швидкістю на всіх стадіях витримки (до 240 хв), що узгоджується з лі-

тературними даними [101] (втім, на відміну від даних [101]-[103], у цій 

роботі не було зафіксовано сегрегації марганцю на межі розділу «аусте-

ніт/мартенсит»). Перерозподіл кремнію при 770 оC став помітним лише 

після 30 хв витримки, при цьому атоми кремнію концентрувались на 

міжфазних границях «аустеніт/мартенсит» (подібний профіль розподілу 

кремнію був раніше зафіксований у двофазних сталях після витримки 

при 740 oC [100]). 

Слід відзначити, що навіть після 240 хв витримки розподіл кремнію 

в межах феритних зерен зберігав нерівномірний характер, тоді як 

«стрибки» концентрації марганцю відповідали лише карбідним часткам 

(рис. 3.5,а). Можливою причиною такої різниці в розподілі вказаних 

елементів є менша дифузійна рухливість кремнію в порівнянні з марга-

нцем. Згідно з [103], коефіцієнт дифузії марганцю в аустеніті низькову-

глецевої сталі (0,1 % C; 2,67 % Mn) становить 7,1210-14 м2/с (при 

680 оC). В той же час, в роботі [100] встановлено, що коефіцієнт дифузії 

кремнію в двофазній (ферито-аустенітній) сталі при 740 oC становить 

3,6410–11 м2/с – для фериту і 2,5010–15 м2/с – для аустеніту. Така відмін-

ність в дифузійній активності кремнію в різних фазах є причиною нако-

пичення його атомів на межі розділу γFe/αFe. Крім того, наведений ви-

ще коефіцієнт дифузії кремнію в аустеніті є на порядок нижчим віднос-

но марганця.  Внаслідок цього марганець швидше дифундує від границі 

всередину зерна, знижуючи «сплески» його концентрації на міжфазних 

границях.  

Таким чином тривалість витримки при 770 oC для дослідної сталі 

не повинна перевищувати 60 хв. Така витримка є достатньою для збі-

льшення вмісту марганцю в аустеніті з метою його стабілізації та збі-

льшення об’ємної частки Азал. З іншого боку, перевищення вказаного 

часу витримки призведе до небажаного збіднення аустеніту кремнієм, 

що може стимулювати виділення цементиту з аустеніту під час бейні-

тної витримки. Останнє зменшить об’ємну частку Азал, що негативно 

вплине на механічні властивості сталі [104]. При 830 oC перерозподіл 

марганцю відбувається набагато швидше і закінчується впродовж 30 хв. 

У зв’язку з цим витримка при 830 oC має бути мінімальною (~10 хв), що 

дозволить запобігти зневуглецюванню поверхні сталі, яке є можливим 

внаслідок підвищеної концентрації кремнію в сталі [105]. 

 



44 

3.2 Визначення оптимальної температури гартування сталей 

20С2Г2Б та 20С2Г2ХФМБ при QP-обробці 

Результативність термічної обробки за технологією «Quenching and 

Partitioning» значною мірою залежить від правильного вибору темпера-

тури переривання охолодження в мартенситному інтервалі. Температу-

ра гартування має забезпечувати отримання оптимального співвідно-

шення об'ємних часток мартенситу та аустеніту, за кого буде досягнуто 

максимального насичення аустеніту вуглецем і, відповідно, – максима-

льної кількості залишкового аустеніту в структурі сталі (це є основним 

чинником, що визначає комплекс механічних та експлуатаційних влас-

тивостей QP-сталі). Вибір температури гартування при QP-обробці 

передбачає знання температури початку мартенситного перетворення та 

його кінетики в конкретній сталі. Визначення цих параметрів для сталей 

20С2Г2Б та 20С2Г2ХФМБ проводили з використанням відомих матема-

тичних моделей, представлених в табл. 3.1, а також з урахуванням наве-

дених вище експериментальних даних щодо міжфазового розподілу ле-

гуючих елементів при аустенітизації. Моделі (3.1)-(3.8) дозволяють до-

статньо точно розрахувати температуру МS різних конструкційних ста-

лей [106], при цьому рівняння (3.2) дає найбільш точний результат для 

сталей, близьких за легуванням до дослідних сталей.  

Необхідні для розрахунків дані щодо положення критичних точок 

Ас1 і Ас3, а також фазового складу сталі 20С2Г2Б  під час нагріву в МКІ 

визначили за допомогою програми JMatPro. Температуру МS  дослідже-

них сталей розраховували для випадку повної аустенітизації (950 оС а 

також часткової аустенітизації при температурах 770 оС (50 % фери-

ту/50 % аустеніту), 830 оС (20 % фериту/80 % аустеніту) та 900 оС (10 % 

фериту/90 % аустеніту). Як видно з таблиці 3.2, температура МS сталі 

20С2Г2Б після повної аустенітизації при 950 оС становить 392 оС. Зме-

ншення температури аустенітизації до 900 оС, 830 оС, 770 оС викликає 

поступове зниження МS до 383 оС, 373 оС та 302 оС відповідно. Це пояс-

нюється зміною хімічного складу аустеніту, а саме його збагаченням 

вуглецем і марганцем внаслідок зменшення об’ємної частки гамма-фази 

від 0 % (950 оС) до 50 % (770 оС). Вуглець має низьку розчинність у фе-

риті, а тому він перерозподіляється до аустеніту, поступово збільшуючи 

його концентрацію в останньому до ≈0,39 %. Крім того, паралельно від-

бувається збагачення аустеніту марганцем (рис. 3.9). Ці два фактори 

стабілізують аустеніт до мартенситного перетворення із відповідним 

зниженням температури МS при зменшенні температури аустенітизації.  
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Таблиця 3.2 

Температура МS сталей 20С2Г2Б та 20С2Г2ХФМБ в залежності від 

температури аустенітизації 
Сталь Температура МS (oC) після нагріву при: 

770 оС 830 оС 900 оС 950 оС 

20С2Г2Б 302 373 383 392 

20С2Г2ХФМБ 271 357  364 374

В сталі 20С2Г2ФМБ мартенситна точка МS зменшується від 374 oC 

при 950 оС до 271 oC при 770 оС. При цьому, значення МS сталі 

20С2Г2ХФМБ є дещо нижчими за сталь 20С2Г2Б внаслідок наявності в 

її складі хрому. 

Кінетику мартенситного перетворення досліджених сталей розра-

хували за рівнянням Койстінена-Марбургера [109]: 

f 
M = fA−exp(−am(МS −Tq)) (3.9) 

де Tq – температура гартування, am – fitting-параметр (am = 0,012). 

Розрахункові криві кінетики мартенситного перетворення в сталях 

20С2Г2Б і 20С2Г2ХФМБ представлені на рисунку 3.10. З них випливає, 

що в досліджуваних сталях мартенситне перетворення має кінетику, 

близьку до «вибухової», тобто більше 70 % мартенситу формується в 

інтервалі температур лише приблизно на 100 градусів нижче температу-

ри MS.  

Згідно з наведеними даними, в структурі сталі 20С2Г2Б, гартованої 

від 950 оС, при кімнатній температурі має зберігається 1,15 % залишко-

вого аустеніту. Зі зниженням температури аустенітизації до 900 оС, 

830 оС та 770 оС вміст Азал в структурі сталі має зростати до 1,28 %, 

1,45 % та 3,39 %, відповідно, що обумовлено збільшенням вмісту вугле-

цю в аустеніті. Для більш легованої сталі 20С2Г2ХФМБ ці значення 

більш високі та становлять 1,43 %, 1,61 %, 1,75 % та 4,95 % для аустені-

тизації при 950 оС, 900 оС, 830 оС та 770 оС, відповідно. Зростання вміс-

ту залишкового аустеніту пояснюється додатковою присутністю хрому 

та молібдену. 

Враховуючи отримані данні щодо температури початку мартенсит-

ного перетворення та його кінетики  дослідних сталях, було розрахова-

но оптимальну температуру припинення гартувального охолодження 

при Q&P обробці.  Для цього використали методику, що спирається на 

положення концепції CPE [110], [111]. Ця концепція ґрунтується на пе-

вних припущеннях, які включають: (а) відсутність дифузії легувальних 

елементів; (б) повний перерозподіл вуглецю із мартенситу в аустеніт; 

(в) нерухомість міжфазної границі /; (г) відсутність процесів, що кон-
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курують з перерозподілом вуглецю з мартенситу в аустеніт (до них від-

носяться бейнітне перетворення та виділення карбідів). 

 

 

 
Рисунок 3.10 –  Розрахункові криві кінетики мартенситного 

перетворення в сталях 20С2Г2Б (а) і 20С2Г2ХФМБ (б) після гартування 

від різних температур 

 

Згідно концепції СРЕ, одразу після зупинення гартувального охо-

лодження в інтервалі температур MS-MF вуглець починає перерозподі-

лятися між мартенситом та аустенітом. Цей процес («Раrtitioning») за-

кінчується в момент, коли мартенсит (ферит) досягає стану метастабі-

льної рівноваги з аустенітом, тобто у всіх точках системи досягається 

однакове значення хімічного потенціалу вуглецю. Цей кінцевий стан 

відповідає умовній (обмеженій) рівновазі, яка ґрунтується на вказаних 

вище припущеннях. З їх урахуванням кінцевий хімічний склад аустеніту 

буде визначатися загальною концентрацією вуглецю в сталі та співвід-

ношенням - та -фаз на стадії «Partitioning». 

В умовах нерухомості міжфазної границі кінцевий стан системи 

може бути описаний системою рівнянь (3.10-3.13), які враховують: 

а) баланс речовини по залізу (приймається, що кількість атомів заліза в 

двох фазах при «Partitioning» залишається незмінною); б) баланс речо-
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вини по вуглецю; в) умову рівності хімічних потенціалів вуглецю в фе-

риті та аустеніті (в останньому випадку не враховується вплив легува-

льних елементів): 

 

)()( 

iCPE CiCCPE X1fX1f −=−  (баланс речовини по залізу), (3.10) 
alloy

CCCPECCPE XXfXf
CPECPE

=+   (баланс речовини по вуглецю), (3.11) 











 −−−
=

RT

XT4120169105T84376789
XX CPE

CPECPE

C

CC




),(,

exp , (3.12) 

1ff CPECPE =+  , (3.13) 

де   Т – абсолютна температура, К; 
alloy

CX – вміст вуглецю в сталі, мол.%; 



if – частка аустеніту перед «Partitioning», мол.%; 


iCX – початкова кон-

центрація вуглецю в аустеніті, %; 
CPEf та 

CPEf , 


CPECX та 


CPECX – об’ємні 

частки -фази та аустеніту, а також концентрації вуглецю в -фазі та 

аустеніті, відповідно, при досягненні рівноваги в момент завершення 

перерозподілу вуглецю. 

 

При цьому концентрація заліза (вуглецю) в аустеніті приймається 

як для випаду бінарного сплаву: 

 

CFe X1X −= . (3.14) 

 

В ході «Partitioning» об'ємна частка фаз може змінитися (тобто 


iCPE ff  ) незважаючи на те, що міжфазна границя приймається неру-

хомою. Це пов’язано з тим, що перерозподіл атомів вуглецю між фаза-

ми передбачає невеликі взаємні підлаштування атомів в кожній з фаз, а 

також зміну густини металу та параметрів кристалічної гратки (супро-

воджуваних її пружною деформацією), що в підсумку має призводити 

до незначної зміни об'ємної частки фаз.  

Вибір оптимальної температури гартування при Q&P-обробці про-

водили з урахуванням даних щодо перерозподілу легувальних елементів 

під час аустенітизації (див. підрозділ 3.1), а також положення точки МS 

та кінетики мартенситного перетворення досліджених сталей. Для випа-

дку повної аустенітизації при 950 оС приймали утворення 100 % аусте-

ніту з концентрацією вуглецю, що дорівнює загальній концентрації вуг-
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лецю в досліджених сталях. При зменшенні температури аустенітизації 

до 900 оС, 830 оС та 770 оС вміст аустенітної фази поступово знижувався 

до 95 %, 80 % та 50 % відповідно. Враховуючи низьку розчинність вуг-

лецю в -фазі, приймали, що вуглець повністю перерозподіляється між 

- та -фазами. З урахуванням зазначеного концентрація вуглецю в аус-

теніті в сталі 20С2Г2Б була розрахована як 0,20 %, 0,22 % та 0,36 % піс-

ля витримки при 900 оС, 830 оС та 770 оС відповідно. Для сталі 

20С2Г2ХФМБ вміст вуглецю в аустеніті склав 0,21 %, 0,26 % та 0,39%, 

відповідно. 

На наступному етапі за рівняннями (3.10)-(3.14) розрахували хіміч-

ний склад аустеніту по завершенні «Partitioning», що дозволило визна-

чити об’ємну частку аустеніту, яка перетвориться в свіжий мартенсит на 

завершальній стадії Q&P обробки. Для цього знову використали рівнян-

ня Koistinen-Marburger (3.9), а також розрахували температуру МS цього 

аустеніту за рівнянням (3.2). Результати моделювання представлені на 

рис. 3.11 та 3.12 та в табл. 3.3.  

 

Таблиця 3.3 

Результати розрахунків за формулами (3.10)-(3.14) до визначення 

оптимальної температури гартування при Q&P обробці в залежності 

від температури аустенітизації (Авих – об’ємна частка аустеніту перед 

гартуванням) 
Температура аус-

тенітизації 

TQ, оС Азал/ Авих Азал, % Вміст С в 

Азал, % 

Сталь 20С2Г2Б 

770 оС 209 0,32 16,38 1,10 

830 оС 238 0,19 15,83 1,14 

900 оС 238 0,17 15,80 1,14 

950 оС 238 0,16 15,75 1,14 

Сталь 20С2Г2ХФМБ 

770 оС 190 0,38 18,92 1,06 

830 оС 231 0,22 17,63 1,13 

900 оС 231 0,20 18,43 1,10 

950 оС 231 0,18 17,97 1,11 
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Рисунок 3.11 –  Вплив температури гартування на фазовий склад та 

вміст вуглецю в аустеніті сталі 20С2Г2Б по завершенні Q&P обробки. 

Аустенітизація при 770 оС (а), 830 оС (б)  
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Рисунок 3.11 –  Аустенітизація при 900 оС (в), 950 оС (г) (продовження) 
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Рисунок 3.12 –  Вплив температури гартування на фазовий склад та 

вміст вуглецю в аустеніті сталі 20С2Г2ХФМБ по завершенні Q&P 

обробки. Аустенітизація при 770 оС (а), 830 оС (б)  
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Рисунок 3.12 – Аустенітизація при 900 оС (в), 950 оС (г) (продовження) 
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За результатами моделювання було встановлено, що при проведен-

ні Q&P обробки максимальний вміст залишкового аустеніту в сталі 

20С2Г2Б (16,38 %) буде досягнуто за умов аустенітизації при 770 оС та 

гартувального охолодження до 209 оС, при цьому відношення об’ємної 

частки Азал до вихідної кількості (тобто перед гартуванням) складе 0,32. 

У випадку сталі 20С2Г2ХФМБ максимальний вміст залишкового аусте-

ніту (18,4-18,9 %) може бути досягнутий після аустенітизації при 770 оС 

та охолодження до 190 оС, а також після аустенітизації при 900 оС та 

охолодження до 231 оС. 

За концентрації вуглецю, що відповідає максимуму на кривій для 

залишкового аустеніту, точка МS досліджених сталей знижується до кі-

мнатної, і, відповідно, свіжий мартенсит при завершальному охоло-

дженні не утворюється. В міру подальшого зниження температури гар-

тування концентрація вуглецю в залишковому аустеніті безперервно 

зростає, що пов'язано зі збільшенням кількості мартенситу гартування і, 

відповідно, зі зменшенням кількості аустеніту, в який може перерозпо-

ділятися вуглець. Враховуючи підвищений вміст вуглецю в залишково-

му аустеніті (1,06-1,14 %, табл. 3.3), можна припустити, що цей аустеніт 

буде стійким до бейнітного перетворення, повністю зберігаючись у 

структурі.  

При виборі режиму Q&P обробки досліджуваних сталей необхідно 

орієнтуватися на інтервал температур гартування, близький до вказаних 

вище температур. Згідно з розрахунками, це забезпечить після Q&P те-

рмічної обробки отримання в структурі обох сталей більше 15 % Азал, 

що позитивно позначиться на їх механічних властивостях. Занадто ви-

сока та надмірно низька (відносно оптимуму) температури гартування 

не забезпечать високу об'ємну частку залишкового аустеніту [112], 

[113]. 

 

3.3 Кінетика перетворення переохолодженого аустеніту в 

сталях 20С2Г2Б та 20С2Г2ХФМБ та морфологія продуктів 

перетворення 

 

Проектування режиму термічної обробки, що включає ізотермічну 

витримку в бейнітному інтервалі температур, передбачає вивчення кіне-

тики перетворення переохолодженого аустеніту під час охолодження і 

ізотермічної витримки. Вивчення кінетики перетворення аустеніту в 

сталях 20С2Г2Б та 20С2Г2ХФМБ проводили за допомогою комп'ютер-

ного моделювання у програмі «JMatPro». Значення критичних точок 



 

55 

сталей, отримані моделюванням у «JMatPro», незначно відрізнялися від 

результатів експериментальних досліджень (див. розділ 3.2).  

На рисунках 3.13 та 3.14 представлено діаграми ізотермічного пе-

ретворення сталі 20С2Г2Б для випадку повної аустенітизації із нагрівом 

до 930 оC (рис. 3.13) та сталі 20С2Г2ХФМБ – для випадків нагріву до 

770 оС (сині лінії) та 900 оС (рожеві лінії) (рис. 3.14), які є близькими до 

границь МКІ області. При моделюванні розмір зерна для обох сталей 

приймали рівним 10 мкм.  

Як видно, на діаграмах перлітна та бейнітна області розділені зо-

ною підвищеної стійкості аустеніту, що є характерним для сталей, які 

леговано карбідоутворюючими елементами. Зі зниженням температури 

нагріву та збільшенням вмісту легувальних елементів в сталі зона під-

вищеної стійкості переохолодженого аустеніту поступово знижається 

від ≈ 550 оС до 450 оС. В сталі 20С2Г2Б верхні границі перетворень 

«Аустеніт→Ферит» та «Аустеніт→Перліт» становлять 707 оС і 851 оС, 

відповідно (рис. 3.13). Кінетичний максимум утворення доевтектоїдного 

фериту припадає на 647 оС з інкубаційним періодом 0,65 с. Перлітне пе-

ретворення, у свою чергу, відповідає інтервалу 527-697 oC з максиму-

мом при 567 оС та інкубаційним періодом 3 с. Бейнітна область знахо-

диться нижче 533 oC; «ніс» бейнітної області відповідає 457 oC з інкуба-

ційним періодом 0,5 с. 

Легування сталі 20С2Г2ХФМБ хромом, молібденом та ванадієм пі-

двищило (відносно сталі 20С2Г2Б) верхні температури перетворень 

«Аустеніт→Ферит» та «Аустеніт→Перліт» до 751 oC та 854 oC, відпо-

відно, та знизило верхню температуру бейнітного перетворення до 508 
oC (гартування від 900 оС, рис. 3.14). Температура, що відповідає кіне-

тичним максимумам феритного та перлітного перетворень, зросла до 

688 oC та 620 oC відповідно, а перетворення «Аустеніт→Бейніт» знизи-

лася до 438 oC. Примітно, що сталь 20С2Г2ХФМБ показала підвищену 

стабільність переохолодженого аустеніту при кожній температурі в суб-

критичному діапазоні: мінімальний інкубаційний період для феритно-

го/перлітного/бейнітного перетворень збільшився відносно сталі 

20С2Г2Б в 27 разів, у 6 разів і в 4 рази, відповідно. При цьому додаткове 

легування більшою мірою підвищує стійкість аустеніту до феритного та 

перлітного перетворень, що призводить до більш вираженого відокрем-

лення зони бейнітного перетворення на діаграмі [114]-[116]. Загальна 

тривалість перлітного та бейнітного перетворень збільшилась у 5,5 та 

5 разів, відповідно. Таким чином, сталь 20С2Г2ХФМБ має більш високу 

прогартованість і більшу схильність до утворення бейніту порівняно зі 

сталлю 20С2Г2Б. Крім того, сталь 20С2Г2ХФМБ має нижчу температу-



 

56 

ру початку мартенситного перетворення (MS=348 oC) порівняно зі 

сталлю 20С2Г2Б (377 oC) через дещо більший вміст вуглецю та додат-

кове легування хромом і молібденом.  

 

 
Рисунок 3.13 – Ізотермічна діаграма перетворення переохолодженого 

аустеніту в сталі 20С2Г2Б (аустенітизація при 930 оС) 

 

 
Рисунок 3.14 – Ізотермічні діаграми перетворення переохолодженого 

аустеніту в сталі 20С2Г2ХФМБ після аустенітизації при 770 оС (сині 

лінії) та 900 оС (рожеві лінії) 
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Після аустенітизації при 770 oC аустеніт в сталі 20С2Г2ХФМБ де-

монструє нижчі температури початку бейнітного та мартенситного пе-

ретворень (BS=458 oC, MS=252 oC) і вищу стабільність з мінімальним 

інкубаційним періодом 21,8 с для перлітного перетворення («ніс» діаг-

рами при 612 oC) і 12 с – для бейнітного перетворення («ніс» діаграми 

при 400 oC). Ці значення у 5,3 та 1,3 рази, відповідно, перевищують ана-

логічні дані для бейнітного та перлітного перетворення, відмічені для 

випадку повної аустенітизації. Крім того, тривалість перлітного та бей-

нітного перетворень зросла у 1,3 та 6,2 рази, відповідно. Значне спові-

льнення кінетики перетворення із зниженням температури аустенітиза-

ції було пов’язано із збагаченням аустеніту вуглецем та легувальними 

елементами. З цієї точки зору сталь 20С2Г2ХФМБ після аустенітизації 

при 770 оС є більш технологічною для термічної обробки, аніж 

20С2Г2Б, особливо при обробці прокату більшої товщини.  

Дані комп’ютерного моделювання було співставлено із результата-

ми експериментального вивчення кінетики перетворення переохоло-

дженого аустеніту. Зразки сталі 20С2Г2ХФМБ нагрівали в МКІ до 

770 оС з подальшою ізотермічною витримкою нижче Ac1 (350-650 oC) та 

завершальним охолодженням в воді. По завершенню обробки визначали 

твердість зразку. Старт перетворення аустеніту визначали за моментом 

початку зниження твердості внаслідок зменшення об’ємної частки мар-

тенситу в гартованому зразку. Вплив температуро-часових параметрів 

ізотермічної витримки на твердість сталі наведено на рис. 3.15. Як мож-

на бачити (рис. 3.15,а), нетривала витримка (до 60 с) при 350 oC істотно 

не вплинула на твердість сталі 20С2Г2ХФМБ, яка коливалася в межах 

290-300 HV. Ці значення були дуже близькі до загартованого стану, що 

свідчить про відсутність перетворення аустеніту під час ізотермічної 

витримки. Після витримки впродовж 300 с твердість знизилася до 269 

HV, що вказує на початок бейнітного перетворення. Витримка при 400 
oC характеризувалася немонотонною зміною твердості: вона спочатку 

знизилася до 265 HV через 30 с, потім зросла майже до рівня загартова-

ного стану (287 HV) через 300 с і, нарешті, зменшилася через 600 с ви-

тримки. Такий самий профіль твердості був характерний й для витрим-

ки при 450 oC впродовж 60-180 с із наступним її підвищенням до рівня 

«гартування» і стабілізацією аж до 600 с витримки. Зниження твердості 

на початку витримки при 400-450 oC можна пояснити механічною стабі-

лізацією аустеніту через утворення сегрегацій атомів вуглецю на дисло-

каціях (старіння) [117]. При подовженні витримки ці сегрегації руйну-

вались внаслідок активної дифузії атомів вуглецю, що викликало зни-
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ження стійкості аустеніту до мартенситного перетворення й зростання 

кількості мартенситу в структурі. 

Під час витримки при 650 oC було виявлено лише одне різке зни-

ження твердості (до 200 HV) після витримки впродовж 300 с (рис. 

3.15, б), що вказувало на утворення великої кількості перліту внаслідок 

перлітного перетворення. Витримка при 500 oC (до 1200 с), 550 oC (до 

600 с), 600 oC (до 30 с) не викликала зниження твердості менше 280 HV, 

тобто впродовж цього часу перлітне перетворення не відбувалось. 

 

 
Рисунок 3.15 – Залежність твердості сталі 20С2Г2ХФМБ від часу 

витримки при 350-450 oC (а) і 500-650 oC (б) (аустенітизація при  770 оС) 

 

Відповідні структури сталі представлені на рис. 3.16 і 3.17. Після 

витримки при 450 oC впродовж 600 с мікроструктура складалась із полі-

гонального фериту та пограничних ділянок пластинчастого мартенситу; 

присутність бейніту виявлено не було (рис. 3.16). Крім того, в структурі 

фіксувались дисперсні карбіди розміром 20-150 нм; більш крупні вклю-

чення (показані подвійною стрілкою на рис. 3.16,є) залягали переважно 

в мартенситних ділянках вздовж границь зерен, тоді як дрібні (нанороз-

мірні) карбіди розташовувались, в основному, всередині феритних зерен 

(показані одинарною стрілкою). Включення є карбідами (V,Nb)C, сфор-

мованими на стадії охолодженні сталі після кування та прокатки.  

Рисунок 3.17 ілюструє зміну мікроструктури сталі 20С2Г2ХФМБ 

впродовж витримки при 650 oC. Витримка тривалістю до 30 с привела 

до формування феритно-мартенситної структури, подібної до структу-

ри, утвореної витримкою при 450 oC. Єдина відмінність полягала в бі-

льший кількості дрібних карбідів в межах феритних зерен (рис. 3.17, б, 

г, є).  
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Рисунок 3.16 –  Мікроструктура сталі 20С2Г2ХФМБ після витримки 

при 400 oC впродовж 30 с (а, б), 180 с (в, г) та 600 с (д, є) 
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Рисунок 3.17 –  Мікроструктура сталі 20С2Г2ХФМБ після витримки 

при 650 oC впродовж 5 с (а, б), 30 с (в, г) та 300 с (д, є) 
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Після збільшення витримки при 650 oC до 300 с структура суттєво 

змінилася внаслідок появи пластинчастого та зернистого перліту [118] 

замість мартенситу. Це свідчить про те, що при витримці в інтервалі 30 -

 300 с аустеніт перетворювався на перліт, а не залишався в структурі з 

формуванням мартенситу по завершенні витримки. 

Результати дюрометричних випробувань підтвердили той факт, що 

після аустенітизації при 770 oC аустеніт у сталі 20С3Г2ХФМБ має більш 

високу стабільність до фазового перетворення, аніж після повної аусте-

нітизації. При цьому інкубаційний період перетворення становив не 

менше 30 с (при 600 oC), 60 с (при 350 oC), 120 с (при 650 oC), 200 с (при 

400 oC), 600 с (при 450 oC і 550 oC), і 1200 с (при 500 oC). Ці результати 

перевищують дані, отримані при комп’ютерному моделюванні із побу-

довою діаграми ізотермічного перетворення (рис. 3.14). 

Підвищення стабільності переохолодженого аустеніту пояснюється 

збагаченням аустеніту вуглецем та марганцем під час витримки  у міжк-

ритичному інтервалі температур. Більш високий вміст вуглецю та ком-

бінація легувальних елементів Si-Mn-Cr-Mo забезпечили уповільнену 

кінетику перетворення аустеніту, яка була близькою до високолегова-

них машинобудівних сталей, відомих своєю високою прогартовуваніс-

тю. Така кінетика перетворення є вигідною для термічної обробки, оскі-

льки дозволяє обробляти сталь більшого перетину та отримувати необ-

хідні структурні компоненти (бейніт, залишковий аустеніт), уникаючи 

перетворення аустеніту в перліт. 
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4 ВПЛИВ ПАРАМЕТРІВ ТЕРМІЧНОЇ ОБРОБКИ НА ФАЗОВО-

СТРУКТУРНИЙ СТАН ТА МЕХАНІЧНІ ВЛАСТИВОСТІ 

НИЗЬКОВУГЛЕЦЕВИХ TRIP-ASSISTED СТАЛЕЙ  

 

 
4.1 Вплив температури аустенітизації на структуру та механічні 

властивості сталі 20С2Г2ХФМБ після термообробки за схемою 

«Austempering» 

 

Як зазначено в розділі 1, стандартною схемою термічної обробки 

для TRIP-assisted сталей є «Austempering», який включає три етапи: (1) 

аустенітизацію в МКІ, (2) ізотермічну витримку в бейнітному інтервалі 

температур та (3) остаточне охолодження по завершенні витримки. Те-

мпературу аустенітизації, як правило, підбирають таким чином, щоб 

сформувати двофазну структуру «аустеніт + ферит» із приблизно одна-

ковою часткою обох фаз. Таке співвідношення забезпечує максимальне 

насичення аустеніту вуглецем та марганцем, що є необхідною переду-

мовою для стабілізації -фази як на стадії бейнітної витримки, так і при 

остаточному охолодженні до кімнатної температури. Вказана схема є 

прийнятною для обробки низьколегованих TRIP-assisted сталей, які не 

вміщують сильних карбідоутворюючих елементів. Як було показано у 

попередньому розділі, додаткове легування TRIP-assisted сталі забезпе-

чує підвищення прогартованості та потенційно вищій рівень механічних 

та технологічних властивостей, що є важливим для використання сталі у 

виробництві товстолистового прокату. Втім, при введенні в сталь Cr, 

Mo, W, V, які стимулюють карбідоутворення, підвищення вмісту вугле-

цю в аустеніті (під час витримки в МКІ) може призвести до виділення 

карбідів на етапі бейнітного перетворення, що призведе до зниження 

механічних властивостей сталі. У зв’язку з цим виникає необхідність 

коригування співвідношення фаз в МКІ, і, відповідно, вмісту вуглецю в 

аустеніті перед бейнітною витримкою. Ці питання розглядаються в 

цьому розділі на прикладі комплекснолегованої TRIP-assisted сталі 

20С2Г2ХФМБ. 

Спираючись на дані щодо кінетики фазових перетворень в сталі 

20С2Г2ХФМБ, які подано у попередньому розділі, експериментальні 

зразки піддавали термічній обробці, яка включала аустенітизацію (з ви-

тримкою 10 хв) та подальшу ізотермічну витримку при 300 - 400 оС 

впродовж 5-20 хв; після витримки зразки охолоджували на спокійному 

повітрі (рис. 4.1). Температуру аустенітизації (ТА) вибирали спираючись 

на положення критичних точок сталі, маючи на меті отримання різних 
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об’ємних співвідношень «аустеніт/ферит». Більш конкретно, аустеніти-

зацію виконували при температурах в межах МКІ: 770 оC, 830 оC та 

900 оC, які забезпечують формування структури «50 % Ф+50 % А», 

«25 % Ф+75 % А» та «5 % Ф+95 % А», відповідно. Додатково проводи-

ли аустенітизацію в однофазній області (950 оС), з отриманням повністю 

аустенітної структури.  

 

 
Рисунок 4.1 – Графік ізотермічного гартування сталі 20С2Г2ХФМБ 

 

Параметри ізотермічної витримки (температура та час) були обрані 

на основі аналізу кінетики фазового перетворення аустеніту (див. розділ 

3.3). Механічні властивості сталі, отримані за схемою «Austempering», 

порівнювали із властивостями зразків, підданих термічній обробці за 

звичайною схемою «гартування + відпуск» (температура гартування –

950 оС, охолодження в воді, відпуск при 600 оC впродовж 2 год).  

На рис. 4.2-4.5 представлено криві розтягнення зразків, які ілюст-

рують характер деформації досліджуваної сталі при одноосьовому роз-

тягненні. Незалежно від режиму термічної обробки зразки демонстру-

вали безперервну плинність із формуванням шийки перед руйнуванням. 

Аналіз кривих показує, що зі збільшенням температури аустенітизації 

при «Austempering» зростало максимальне навантаження, що витриму-

вав зразок перед руйнуванням. Максимальну пластичність продемон-

стрували зразки, аустенітизовані при 770 оС. Із підвищенням ТА пласти-

чність поступово знижувалася. 
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Рисунок 4.2 – Криві розтягнення сталі 20С2Г2ХФМБ після 

термообробки за схемою «Austempering» (ТА = 770 оС, витримка при 

300 °С (а), 350 оС (б), 400 оС (в)) 
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Рисунок 4.3 – Криві розтягнення сталі 20С2Г2ХФМБ після 

термообробки за схемою «Austempering» (ТА = 830 оС, витримка при 

300-400 оС) 

 

Механічні властивості сталі 20С2Г2ХФМБ після «Austempering» 

представлені на рис. 4.6-4.10 (на рисунки накладено пунктирні лінії, що 

відображають рівень властивостей сталі після гартування із відпуском).  

З рисунку 4.6,а випливає, що «Austempering» із ТА = 770 оС забезпечує 

межу міцності на рівні 821-1018 МПа, що нижче або приблизно дорів-

нює міцності сталі у стані гартування та відпуску (1010 МПа). При під-

вищенні температури та часу ізотермічної витримки в бейнітному інте-

рвалі температур міцність сталі зростає. Винятком є режим обробки 

А770ІЗО350: опір міцності зразків, оброблених за цим режимом, зростала 

на початкових стадіях витримки (до 10 хв) до 960 МПа, після чого зни-

жувалась до 821 МПа.  

Підвищення ТА до 830 оС призвело до незначного зростання показ-

ників міцності (0,2, в) сталі на 20 - 53 МПа. Режими «Austempering» із 

ТА = 900 оС та 950 оС (рис. 4.6, б, в) додатково підвищили опір міцності 

сталі до 1040-1206 МПа та 1117-1329 МПа, відповідно. За рахунок зме-

ншення об’ємної частки м’якої структурної складової (фериту) при пе-

реході від Ас1 до Ac3 межа міцності сталі перевищила міцність стандар-

тно обробленої сталі (гартування + відпуск). Зі зростанням температури 

ізотермічної витримки опір міцності знизився на 17-166 МПа (для різ-

них режимів із ТА = 900 оС) та на 79-212 МПа (ТА = 950 оС). Таким чи-

ном, із підвищенням температури аустенітизації вплив температури ізо-

термічної витримки на міцність сталі ставав більш вагомим.  
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Рисунок 4.4 – Криві розтягнення зразків сталі 20С2Г2ХФМБ, 

оброблених за схемою «Austempering» із ТА = 900 оС і витримкою при 

300 оС (а), 350 оС (б), 400 оС (в) 
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Рисунок 4.5 – Криві розтягнення зразків сталі 20С2Г2ХФМБ, 

оброблених за схемою «Austempering» із ТА =950 оС і витримкою при 

300 оС (а), 350 оС (б), 400 оС (в) 
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Рисунок 4.6 – Вплив тривалості ізотермічної витримки на межу міцності 

сталі 20С2Г2ХФМБ при обробці за схемою «Austempering» 

(аустенітизація при 770 оС і 830 оС (а), 900 оС (б), 950 оС (в)) 
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Рисунок 4.7 – Вплив тривалості ізотермічної витримки на межу 

плинності сталі 20С2Г2ХФМБ при обробці за схемою «Austempering» 

(аустенітизація при 770 оС і 830 оС (а), 900 оС (б), 950 оС (в)) 
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Рисунок 4.8 – Вплив тривалості ізотермічної витримки на співвідношення 

0,2/в для сталі 20С2Г2ХФМБ при обробці за схемою «Austempering» 

(аустенітизація при 770 оС і 830 оС (а), 900 оС(б), 950 оС (в)) 
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Рисунок 4.9 – Вплив тривалості ізотермічної витримки на відносне 

подовження сталі 20С2Г2ХФМБ при обробці за схемою «Austempering» 

(аустенітизація при 770 оС і 830 оС (а), 900 оС (б), 950 оС (в)) 
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Рисунок 4.10 – Вплив тривалості ізотермічної витримки на параметр 

PSE сталі 20С2Г2ХФМБ при обробці за схемою «Austempering» 

(аустенітизація при 770 оС і 830 оС (а), 900 оС (б), 950 оС (в)) 
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Варто зазначити, що із подовженням ізотермічної витримки при 

350-400 оС міцність сталі монотонно знижувалась. Протилежну картину 

було виявлено для витримки при 300 оС, під час якої міцність монотон-

но зростала. Це пояснюється уповільненою кінетикою фазових перетво-

рень за цієї температури, що потребувало більш тривалої витримки для 

початку зниження міцності. 

Із даних представлених на рисунку 4.7а, випливає, що межа плин-

ності сталі 20С2Г2ХФМБ в стані обробки із ТА = 770 оС становить 482 -

 601 МПа, що значно нижче рівня еталона (гартування + відпуск) 

(925 МПа). Примітно, що при низьких температурах ізотермічної ви-

тримки (300-350 оС) із подовженням часу витримки межа плинності по-

ступово знижалась, що могло бути обумовлено стабілізацією -фази та 

відповідним збільшенням об’ємної частки залишкового аустеніту. Під 

час ізотермічної витримки при 400 оС межа плинності сталі дещо знизи-

лась внаслідок інтенсифікації дифузійних процесів та прискорення бей-

нітного перетворення із відповідним зменшенням кількості залишково-

го аустеніту. Температура ізотермічної витримки майже не впливала на 

межу плинності сталі. 

«Austempering» із ТА = 830 оС забезпечив незначне (на 41-90 МПа) 

зростання загального рівня межі плинності сталі. В міру підвищення тем-

ператури ізотермічної витримки від 300 оС до 400 оС конкретні значення 

0,2 знизились у 2,2 рази (рис. 4.7, а). У випадках ТА = 900 оС та 

ТА = 950 оС межа плинності сталі 20С2Г2ХФМБ становила (в залежності 

від режиму ізотермічної витримки) 830-1080 МПа та 810-1206 МПа, від-

повідно (рис.4.7,б,в). Характер зміни 0,2 в залежності від температурно-

часових параметрів ізотермічної витримки був аналогічній до межі міц-

ності. Відзначимо, що збільшення температури аустенітизації викликало 

зменшення різниці між межею міцності і межею плинності сталі. Відпо-

відно, співвідношення σ0,2/σв, яке опосередковано характеризує зміцнення 

сталі при пластичній деформації, зросло з 0,56-0,67 до 0,73-0,92; ці вели-

чини є в цілому більш низькими порівняно із гартуванням з відпуском  

(рис. 4.8). Зростання температури ізотермічної витримки знижувало спів-

відношення σ0,2/σв, за будь якої температури аустенітизації. 

Усі застосовані режими «Austempering» забезпечили дослідженій 

сталі достатньо високі значення відносного подовження (δ) на рівні, що 

перевищував рівень стандартної обробки (рис. 4.9). Після 

«Austempering» із ТА = 770 оС відносне подовження становило 15,0-

22,8 %. При «Austempering» за режимами А770ІЗО300 та А770ІЗО350 збіль-

шення тривалості ізотермічної витримки забезпечило поступове зрос-

тання відносного подовження, яке досягло значень 22,0-22,8 % після 
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витримки впродовж 20 хв. Зміна відносного подовження зразків, оброб-

лених за схемою А770ІЗО400, на початкових стадіях витримки мала ана-

логічний характер, але на пізніх стадіях витримки величина δ різко зме-

ншилась до 15 %. Максимальний рівень δ дослідженої сталі (24,9 %) був 

досягнутий обробкою за режимом А830ІЗО350(20 хв). Після 

«Austempering» за режимами А830ІЗО300 та А830ІЗО400 значення відносно-

го подовження були нижчими (або на рівні) за аналогічні режими із ТА 
= 770 оС. 

Згідно з рис. 4.9б, режими «Austempering» із ТА = 900 оС забезпечи-

ли у сталі відносне подовження в межах 14,2-23,0 %, що, в цілому, від-

повідає термообробці із аустенітизацією при 770 оC (15,0-22,8 %), не-

зважаючи на набагато меншу об'ємну частку фериту. Із підвищенням 

температури витримки із 300 оС до 350 оС відносне подовження збіль-

шувалось, сягаючи максимального значення (23,0 %) після витримки 

при 350 оС впродовж 20 хв. Подальше підвищення температури витрим-

ки до 400 оС викликало незначне зниження рівня δ. Для кожної темпера-

тури ізотермічної витримки відносне подовження зростало із подовжен-

ням витримки. Для зразків, аустенітизованих при 950 оС, відносне подо-

вження змінювалось немонотонно в залежності від температури та три-

валості ізотермічної витримки (рис. 4.9, в). При цьому рівень δ 

знаходився в межах 12,8-19,8 %, що є нижчим відносно інших режимів 

ізотермічної «Austempering», але вищим у порівнянні із поліпшеним 

станом. 

На рис.4.10 показано зміну параметру PSE в залежності від режиму  

«Austempering». Ізотермічна витримка із аустенітизацією при 770 оC за-

безпечила PSE на рівні 13,8-21,0 ГПа·%, при цьому максимальний рі-

вень PSE при даній температурі аустенітизації (21 ГПа·%) був досягну-

тий обробкою за режимом А770ІЗО300(20 хв). Підвищення температури 

ізотермічної витримки викликало зниження PSE, а підвищення тривало-

сті витримки  привело до підвищення цього параметру. При зростанні 

температури аустенітизації до 900 оC параметр PSE підвищився до 16,0-

23,9 ГПа·%, що, перш за все, було обумовлено ростом міцності сталі 

при збереженні підвищеної пластичності (останнє відбулося незважаю-

чи на зниження об’ємної долі фериту). Максимальне значення PSE 

(23,9 ГПа·%) було досягнуто після витримки при 350 оС впродовж 20 хв. 

Характер впливу параметрів «Austempering» із аустенітизацією при 

950 оC на механічні властивості сталі 20С2Г2ХФМБ суттєво відрізня-

ється від того, що було відмічено для інших температур аустенітизації. 

В даному випадку максимальний комплекс властивостей 

(PSE = 23,8 ГПа·%) досягається при реалізації режиму А950ІЗО400 із ко-
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роткою витримкою; із подовженням витримки параметр PSE дещо зни-

жується до 18,0-19,6 ГПа·%. Слід відмітити, що «Austempering» із ви-

тримкою при температурі 350 оС, яка забезпечувала високий комплекс 

властивостей за інших температур аустенітизації, у разі TA = 950 оC при-

звела до отримання невисокого рівня PSE, який на пізніх стадіях витри-

мки ще й знизився до мінімуму (15,8 ГПа·%) для цієї температури аус-

тенітизації. 

Для комплексної оцінки впливу температури аустенітизації на ме-

ханічні властивості ізотермічно гартованої сталі 20С2Г2ХФМБ отрима-

ні експериментальні дані були нанесені на діаграму в координатах 

«Межа міцності-Відносне подовження» (рис. 4.11). Як випливає з діаг-

рами, дев’ять із двадцяти семи застосованих режимів забезпечують ста-

лі 20С2Г2ХФМБ значення PSE вищі за 20 ГПа·%, що відповідає мініма-

льному для AHSS рівню цього критерія. Максимальну міцність 

(в = 1329 МПа) при подовженні 12,8 % забезпечила обробка за режи-

мом А950ІЗО300(20 хв). Максимальна пластичність (δ = 24,9 %), в свою 

чергу, була досягнута обробкою за режимом А830ІЗО350(20 хв) (у цьому 

випадку межа міцності становила 874 МПа). В цілому, з підвищенням 

температури аустенітизації (тобто, зі зниженням об’ємної частки м'якої 

фази – фериту) показники міцності сталі монотонно зростали від 

в  800-1000 МПа (режими із TA = 770 оC) до в  1100-1300 МПа (ре-

жими із TA = 950 оC). Що стосується пластичності, то її максимальні 

значення були досягнуті ізотермічною обробкою із TA = 830 оC (це ста-

лося всупереч зниженню частки феритної фази відносно режимів із 

TA = 770 оC). При термічній обробці за схемою «Austempering» оптима-

льний комплекс механічних властивостей сталі 20С2Г2ХФМБ відпові-

дав режимам: A900ІЗО350(10 хв) та A900ІЗО350(20 хв) у цих випадках пока-

зник PSE досяг своїх максимальних значень (23,7-23,9 ГПа·%). Це було 

забезпечено, насамперед, досить високим рівнем відносного подовжен-

ня сталі (21-23 %). 

На рис. 4.12 представлено результати випробувань сталі 

20С2Г2ХФМБ на ударний згин. Максимальна ударна в'язкість відпові-

дала ізотермічній обробці із аустенітизацією при 770 оС. Із зростанням 

температури витримки ударна в’язкість поступово знижувалась: від 

202 Дж/см2 при 300 оС до 105 Дж/см2 (при 350 оС) і далі – до 23 Дж/см2 

(при 400 оС) (в усіх випадках тривалість витримки становила 20 хв). 

Підвищення температури аустенітизації до 830 оС знизило загальній рі-

вень KCV до 58-103 Дж/см2, а характер впливу температури витримки 

на ударну в’язкість не змінився відносно TA = 770 оC. У випадках обро-

бки із TA = 900-950 оС максимальний рівень в’язкості відповідав витри-



 

76 

мці при 350 оС. Слід відмітити, що рівень KCV для TA = 900 оC був ниж-

чим за 950 оC попри відсутність в останньому випадку фериту в струк-

турі зразків. 
 

 
Рисунок 4.11 – Взаємозв’язок «міцність-пластичність» для ізотермічно 

гартованої сталі 20С2Г2ХФМБ із різною температурою аустенітизації 

 

 
Рисунок 4.12 – Вплив параметрів «Austempering» на ударну в’язкість 

сталі 20С2Г2ХФМБ  

 

На рисунку 4.13 показана мікроструктура термічно оброблених зра-

зків сталі 20С2Г2ХФМБ. Обробка за режимом A770ІЗО350(20 хв) забез-

печила формування структури, що складається з поліедрічних зерен фе-

риту та бейнітних ділянок (4.13,a). Бейніт має переважно пластинчасту 

будову; вздовж границь зерен був присутній у незначній кількість зер-
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нистий бейніт (рис. 4.13,б). В зернах фериту було виявлено нанорозмір-

ні включення (показані стрілками на рисунку 4.13,в), які ідентифікували 

ЕДС-аналізом, як складний карбід (Nb,V,Mo)C на основі ніобію (рис. 

4.13,г).  

 

  
 

 
 

  
Рисунок 4.13 – Мікроструктура зразків, підданих витримці при 350 оС 

після аустенітизації при: (а-г) 770 оС, (д, є) 830 оС. На (г) представлено 

ЕДС-спектр карбідного включення (ПБ – пластинчастий бейніт, ЗБ – 

зернистий бейніт) 
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Рисунок 4.13 – (ж, з) 900 оС, (і, к) 950 оC  (продовження) 

 

Підвищення температури аустенізації до 830 оС призвело до збіль-

шення об’ємної частки бейніту за рахунок збільшення площі бейнітних 

ділянок вздовж границь зерен (показані на рисунках 4.13 д, 4.13 є). При 

ТА = 900 оC об'ємна частка фериту значно зменшилася, а структура стала 

переважно бейнітною, причому бейнітові рейки стали коротшими (фра-

гментованими) із втратою переважної орієнтації (рис. 4.13 ж, режим 

A900ІЗО350(20 хв)). Нагрів у однофазну аустенітну область виключив 

присутність структурно-вільного фериту, тому вся структура складалась 

із бейніту у вигляді коротких пакетів паралельних (частково фрагменто-

ваних) пластин -фази (рис. 4.13,з,і; режим A950ІЗО350(20 хв)). 

Фазовий стан ізотермічно оброблених зразків був досліджено за 

допомогою рентгенівської дифракції, результати якої показано на рису-

нку 4.14,а (для режимів із витримкою при 350 оС впродовж 20 хв). Усі 

зразки показали однакову дифракційну картину із інтенсивними піками 

-фази і слабкими піками -фази. Об’ємна частка залишкового аустеніту 

показана для різних режимів обробки на рис. 4.14,б. Найнижчий вміст 

Азал (2,48 %) відповідає аустенітизації при 770 оC. Зі збільшенням тем-
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ператури аустенітизації до 900 оС вміст Азал поступово зріс до максиму-

му – 8,65 %. Подальше підвищення температури аустенізації призвело 

до зменшення об’ємної частки Азал, але її значення були вдвічі вищими 

за 770 оС. Мінімальний вміст вуглецю в залишковому аустеніті (0,82 %) 

відповідав аустенітизації при 770 оС; для інших температур аустенізації 

вміст вуглецю коливався у діапазоні 1,18-1,24 %. 

 

 

 
Рисунок 4.14 – (a) Дифрактограми термооброблених зразків. (б) 

Об’ємна частка Азал та вміст вуглецю в Азал в залежності від 

температури аустенізації. Дані представлені для випадку режимів із 

витримкою при 350 оС впродовж 20 хв.  
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На рис. 4.15-4.18 наведені зображення тонкої структури термічно 

оброблених зразків, отримані за допомогою трансмісійної електронної 

мікроскопії. «Austempering» за режимом А770ІЗО350(20 хв) привів до 

утворення пластин альфа-фази шириною приблизно 0,68 ± 0,17 мкм, 

між якими спостерігались плівкові прошарки залишкового аустеніту 

(рис. 4.15,а). Всередині феритних пластин спостерігаються дислокаційні 

скупчення та нанорозмірні карбідні включення.  

Відмінністю даної структури є конгломерати карбідів цементиту у 

формі грубих подовжених пластин/волокон товщиною приблизно 

0,05±0,014 мкм, що залягають між феритними пластинами (рис. 4.15,б). 

Присутність цементиту підтверджується темнопольним зображенням, 

зробленим в рефлексі цементиту (рис. 4.15,в), а також аналізом елект-

ронної дифракції з включення, яка ідентифікувала орторомбічну решіт-

ку, характерну для карбіду M3C. При аналізі тонкої структури зразка, 

обробленого за режимом А830ІЗО350(20 хв), цементитні карбіди не були 

зафіксовані. Натомість виявили значно більшу кількість залишкового 

аустеніту у вигляді плівкових включень між рейками фериту (рис. 

4.16,а). Аустеніт був ідентифікований аналізом електронної дифракції 

(рис. 4.16,б). Всередині феритних рейок зафіксовано велику кількість 

дислокацій, які сформували  дислокаційні стінки, утворивши субзерен-

ну структуру фериту (рис. 4.15,г). Після обробки за режимом 

А900ІЗО350(20 хв) тонка структура бейнітних рейок була більш розмитою 

через підвищену щільність дислокацій (рис. 4.17,a). Залишковий аусте-

ніт був присутній у вигляді плівкових включень шириною 

0,09±0,02 мкм та у вигляді острівкових ділянок розміром 0,26±0,04 мкм 

(рис. 4.17,б-г). Такі ж самі особливості тонкої структури були характер-

ні й для зразка, обробленого за режимом А950ІЗО350(20 хв) (рис. 4.18 а-в). 

Таким чином, після ізотермічної обробки із аустенітизацією при 830-

950 оС в структурі сталі цементит не фіксувався. 

Рис. 4.19 демонструє характер поверхні зламу ударних зразків в за-

лежності від температури аустенізації (показані зразки, оброблені із ви-

тримкою при 350 оС впродовж 20 хв). При TA = 770 оC поверхня зламу 

складалась із ділянок крихкого та в’язкого руйнування у приблизно рів-

ній пропорції (рис. 4.19,а). Крихкі ділянки являли собою фасетки квазі-

сколу, в’язкі ділянки складались із невеликих витягнутих ямок розмірів 

0,3-3,5 мкм у поперечному перерізі. При TA = 830 оC на зламу переважа-

ли крихкі ділянки (рис. 4.19,б).  
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Рисунок 4.15 – ТЕМ-зображення структури після обробки за режимом 

А770ІЗО350(20 хв): (а) феритні пластини, (б) пластини цементиту (Ц) між 

феритними пластинами (на вставці – темнопольне зображення в 

рефлексі цементиту), (в) електронна дифракція із області (б) із 

зображенням  осі зони [ 120 ]цементиту 
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Рисунок 4.16 – ТЕМ-зображення структури після обробки за режимом 

А830ІЗО350(20 хв): (а) феритні пластини та плівкові прошарки Азал; (б) 

темнопольне зображення в рефлексі аустеніту (б),  (в) електронна 

дифракція з області (б) із зображенням осі зони [320] фериту та осі зони 

[ 736 ] аустеніту; (г) дислокаційні скупчення в феритних зернах 
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Рисунок 4.17 – ТЕМ-зображення структури після обробки за режимом 

А900ІЗО350(20 хв): (а) дислокаціна структура фериту; (б) світлопольне 

зображення фериту та Азал ; (в) темнопольне зображення області (б) в 

рефлексі аустеніту; (г) електронна дифракція з області (в) із 

зображенням осі зони [320] фериту та осі зони [114] аустеніту 
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Рисунок 4.18 – ТЕМ-зображення структури після обробки за режимом 

А950ІЗО350(20 хв): (а) світлопольне зображення фериту і Азал; (б) 

темнопольне зображення ділянки (а) в рефлексі аустеніту; (в) 

електронна дифракція з області (б) із зображенням осі зони [221] 

аустеніту 
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Рисунок 4.19 – Рельєф поверхні зламу ударних зразків, 

аустенітизованих при (а) 770 оC, (б) 830 оC, (в) 900 оC та (г) 950 оC 

 

Після аустенітизації при 900-950 оC характер руйнування змінився, 

на поверхні фіксувались плоскі фасетки сколу, оточені ділянками 

в’язкого відриву (рис. 4.19,в та 4.19,г). У цих випадках питома частка 

в’язких ділянок була помітно вищою, аніж при TA = 830 оC, з більш рів-

номірним розподілом по площі зламу. Крім того, розмір ямок коливався 

в більших межах (розмір сягав 10 мкм). Наявність ямок різного розміру 

свідчила про їх формування при значних деформаціях, що є сприятли-

вим для отримання високої ударної в’язкості [119]. 

Описана залежність механічних властивостей від температури аус-

тенітизації не відповідає звичайному тренду, коли міцність сталі зміню-

ється обернено пропорційно до її пластичності. Як випливає з рис. 4.6 та 

4.9, зі збільшенням TA міцність безперервно зростає, а пластичність змі-

нюється немонотонно, із максимумом при TA = 830 oC. Причиною такої 

поведінки є відносно низька пластичність при TA = 770 oC, викликана 

формуванням цементиту впродовж бейнітного перетворення. З одного 

боку, наявність грубих карбідних включень на границях феритних зерен 

підвищило крихкість сталі, а з іншого боку, через утворення карбідів не 

відбулося необхідного збагачення аустеніту вуглецем, що мало б забез-

печити стабілізацію -фази та підвищити кількість залишкового аустені-
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ту в структурі (об'ємна частка Азал становила лише близько 3 %). Відсу-

тність аустеніту не дозволила компенсувати крихкість, спричинену ви-

діленням карбідів. При більш високих температурах аустенітизації (830-

900 оС) утворення бейніту відбувалося без виділення карбідів, що су-

проводжувалось суттєвим збільшенням кількості залишкового аустеніту 

в сталі. Це сприяло зростанню пластичності навіть за зменшення кіль-

кості м’якої фази (фериту) в структурі. Таким чином, підвищення тем-

ператури аустенітизації упроваджувалось зміною механізму бейнітного 

перетворення. 

Причиною виділення цементиту є надмірне збагачення аустеніту 

вуглецем, викликане міжфазним перерозподілом вуглецю під час міжк-

ритичної витримки. При 770 oC об’ємна частка фериту в структурі була 

найбільшою (50 об.%), тому після перерозподілу вуглецю вміст цього 

елементу в аустеніті досяг максимального рівня, удвічі перевищивши 

загальний вміст вуглецю в сталі. Додаткове збагачення аустеніту вугле-

цем відбулось безпосередньо під час бейнітного перетворення, внаслі-

док відтисненням вуглецю в -фазу зростаючими пластинами фериту 

[120]. Пересичений вуглецем аустеніт може перетворюватись із виді-

ленням цементиту, що відповідає прагненню системи зменшити вільну 

хімічну енергію. Для запобігання виділенню карбідів до TRIP-assisted 

сталей додають кремній та/або алюміній – елементи, що пригнічують 

утворення цементиту в сталях, зокрема, при відпуску мартенситу [121]. 

Цей ефект пов’язують із низькою розчинністю Si та Al у цементиті, що 

потребує їх дифузії вглиб матриці від зростаючого карбідного включен-

ня [122], [123]. Іншою можливою причиною є те, що Si підвищує коефі-

цієнт активності вуглецю як в фериті, так і в аустеніті (γ
c) [124]. Коли 

атоми кремнію відтісняються карбідом, а матриці, біля міжфазної гра-

ниці «матриця/карбід», з’являється зона, збагачена кремнієм; внаслідок 

збагачення активність вуглецю в ній різко підвищується. Це має приз-

водити до збільшення вільної хімічної енергії системи, що унеможлив-

лює подальше формування цементитного карбіду [125]. Таким чином, -

фаза залишається пересиченою вуглецем, що приводить до збільшення 

кількості залишкового аустеніту.  

Введення підвищеної кількості кремнію та алюмінію є основним 

підходом для забезпечення безкарбідного характеру мікроструктури у 

TRIP-assisted  сталях та в сталях, що піддаються QP термічній обробці. 

Оскільки експериментальна сталь 20С2Г2ХФМБ вміщує біля 2 % крем-

нію, то постає питання, чому в разі аустенітизації при 770 оС в сталі від-

бувається утворення цементиту при бейнітному перетворенні, тобто чо-

му введення кремнію не досягає свої мети. Імовірною причиною цього є 
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легування сталі карбідоутворюючими елементами Cr, Mo та V, що має 

на меті поліпшення її механічних і технологічних властивостей. Як було 

зазначено вище, Cr і Mo були додані для підвищення прогартуваності 

сталі, що є необхідно для виробництва прокату значної товщини. Як ви-

пливає з аналізу С-діаграм (розділ 3), додавання Cr і Mo до сталі 

20С2Г2ХФМБ призвело до збільшення інкубаційного періоду аустеніт-

перлітного та аустеніт-бейнітного перетворень з відповідним знижен-

ням критичних швидкостей охолодження: від 600 K/c до 16 К/с (в перлі-

тній області) і від 1000 К/с до 227 К/с (в бейнітній області). Критичну 

швидкість охолодження знаходили як: 

 

min

min950



t
Vcrit

−
=  

(4.1) 

де tmin та min – це, відповідно, температура (oC) та інкубаційний період 

(с), які відповідають «носу»  С-діаграми.  

 

Якщо використати значення критичної швидкості охолодження для 

перлітної області (16 К/с), то за допомогою діаграми Блантера [126] мо-

жна приблизно оцінити товщину листа, який можна охолодити водою 

до температури ізотермічної витримки без утворення перліту. Встанов-

лено, що додавання 0,55 % Cr і 0,20 % Mo у сталь 20С2Г2ФБ збільшує 

товщину такого листа у вісім разів (від 6 мм до 48 мм), що безперечно є 

вигідним для промислового використання сталі. Це доводить доціль-

ність введення невеликої кількості вказаних елементів у TRIP-assisted 

сталь. Втім Cr, Mo та V є карбідоутворюючими елементами, які знижу-

ють активність вуглецю в аустеніті [127], [128], нівелюючи, таким чи-

ном, вплив кремнію на формування цементиту. 

Зменшення вільної хімічної енергії пересиченого вуглецем аустеніту 

при виділенні карбіду можна виразити як різницю активності вуглецю: 

 

)( −= 

ССС aaa  (4.2) 

де (αγ
c) та  (αγ

c) – активність вуглецю в аустеніті до та після виділення 

певної (%С) кількості вуглецю.  

 
Накопичення кремнію в матриці перед зростаючим карбідом збі-

льшує активність вуглецю в аустеніті на величину 
Si

Сa , що може інгі-

бітувати подальше зростання карбіду. Це буде можливим, якщо виграш 
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у вільній енергії при утворенні цементиту є меншим за збільшення віль-
ної енергії, спричинене впливом кремнію: 

 

0− Si

СС aa   (4.3) 

де 
Сa –  це повна зміна вільної енергії аустеніту, Si

Сa – зміна вільної 

енергії аустеніту, пов’язана із збільшенням активності вуглецю в прису-
тності кремнію. 
 

Якщо весь вуглець є розчиненим в аустеніті, то враховуючи спів-
відношення «аустеніт/ферит», вміст вуглецю в аустеніті після перероз-
поділу вуглецю в МКІ можна приблизно оцінити як 0,39 % при 
ТА = 770 oC, 0,26 % при ТА = 830 oC, і 0,21 % при ТА = 900 оС. Припусти-
мо, що весь цей вуглець виділяється з розчину шляхом формування це-
ментиту під час бейнітного перетворення (що зумовлено низькою роз-
чинністю вуглецю у фериті). Відповідна зміна активності вуглецю в ау-
стеніті розраховується за виразом [129]: 

 
n

СССССС fffxa = ...21   (4.4) 

де C – коефіцієнт активності вуглецю в нелегованому аустеніті, 
Сx  – 

молярна частка вуглецю в аустеніті,
i

Сf  – коефіцієнт активності вуглецю 

внаслідок впливу i-го легувального елемента. 
 
Параметри рівняння (4.4) можна знайти із наступних співвідношень 

[129]: 

  c c cx x= −/ ( )1 5  
(4.5) 

Si

Si

c xf = 35.10ln  (4.6) 

Mт

Mт

c x
T

f 







+−= 45.1

6500
ln  

(4.7) 

Cr

Cr

c x
T

f 







+−= 3.6

21900
ln  

(4.8) 

Mo

Mo

c x
T

f 







+−= 9.16

37600
ln  

(4.9) 

де xSi, xMn, xCr, і xMo – молярні частки елементів в аустеніті, T – темпера-
тура (K). 



 

89 

Як показано в розділі 3, за рахунок перерозподілу елементів при 

770 oC вміст Mn і Cr в аустеніті сталі 20С2Г2ХФМБ збільшився до 2,3 % 

і 0,80 % відповідно, а вміст Si знизився до 1,6 %. Молібден приблизно 

порівну розподілений між матрицею та карбідами (Nb,V,Mo)C, тому 

його вміст в аустеніті можна приблизно прийняти за 0,1 % (половина 

його загального вмісту в сталі). Наведені вище значення концентрації 

елементів були прийняті для розрахунків по формулах (4.3)-(4.9). Вплив 

ванадію при цьому не враховували, оскільки V майже повністю був зв'я-

заний у карбіді (Nb,V,Mo)C. 

Результати розрахунку активності вуглецю в аустеніті представлені 

на рисунку 4.20 у вигляді кривих зміни вільної енергії аустеніту (a) в 

залежності від вмісту Si в аустеніті. Криві 1 і 2 відповідають випадку 

C = 0,4 % C. Як видно, для сталі без хрому (крива 1) умова (4.3) вико-

нується тоді, коли вміст Si в матриці поряд із зростаючим карбідом ста-

новить не менше 3,2 %. Це значення перевищує вихідний вміст кремнію 

в аустеніті (1,6 %), тому воно передбачає подвійне збільшення вмісту 

кремнію внаслідок його відтиснення в матрицю. Вказана ступінь збага-

чення є реально досяжною, про що свідчать результати, опубліковані в 

роботах [130]-[132]. Так, в статті [132] було експериментально встанов-

лено 1,75-кратне підвищення вмісту кремнію в аустеніті на границі із 

цементитним карбідом в Mn-Si сталі. Схожі результати наведені в робо-

ті [131], в якій при вивченні білого чавуну було виявлено 2,3-кратне 

збагачення кремнієм феритних областей, прилеглих до включень цеме-

нтиту. Таким чином, у випадку TRIP-assisted сталі системи легування C-

Si-Mn,  вміст кремнію 1,6 % може задовольняти умові (4.3) з урахуван-

ням його можливого накопичення на межі «аустеніт/карбід». Це озна-

чає, що термодинамічна ситуація буде сприяти інгібітуванню виділення 

цементиту. Ця ситуація змінюється, коли до складу сталі додаються Cr і 

Mo, які знижують активність вуглецю, зменшуючи, таким чином, вплив 

кремнію (ілюструється кривою 2, яка розташовується вище кривої 1). У 

результаті зміщення вгору крива 2 перетинає нульову позначку за вміс-

том кремнію 4,2 % Si. Це означає, що для виконання умови (4.3) зага-

льний вміст кремнію в сталі має перевищувати 2 % (з урахуванням його 

двократного зростання при накопиченні перед карбідом). Таким чином, 

Cr і Mo зміщують термодинамічну рівновагу в бік виділення карбідів, 

що відповідає випадку ТА = 770 oC. 

Криві 3 і 4 відносяться до (Cr,Mo)-вміщуючої сталі, для випадків із  

C = 0,25 % і C = 0,1 %, відповідно. Ці криві перетинають нульову по-

значку (умова (4.3)) за вмісту кремнію не менше 3,2 %. Це означає, що 

виділення цементиту можна пригнітити в експериментальній сталі при 
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меншій кількості вуглецю в аустеніті. Перед початком бейнітного пере-

творення вона має бути не вище 0,25 %, щоб змінити кінцеву структуру 

з «ферит + цементит» на «безкарбідний бейніт + Азал». Це вимагає зме-

ншення кількості доевтектоїдного фериту з 50 об.% (при 770 oC) до 

25 об.% (при 830 oC), що відповідно знижує збагачення вуглецем аусте-

ніту. Незважаючи на зменшення вмісту доевтектоїдного фериту, плас-

тичність сталі 20С2Г2ХФМБ при ТА = 830 оС досягла свого максимуму 

(25 %) внаслідок відсутності цементиту та збільшення кількості залиш-

кового аустеніту. Суттєве падіння відносного подовження відбулося 

лише при TA = 950 oC, коли доевтектоїдний ферит був відсутній в струк-

турі при зменшенні об’ємної частки Азал. 
 

 
Рисунок 4.20 – Вплив кремнію на зміну активності вуглецю в аустеніті 

TRIP-assisted сталі, спричинену виділенням цементиту 
 

Ударна в'язкість також чутливо реагувала на зміну температури ау-

стенізації. При ТА = 770 оС та низькій температурі ізотермічної витрим-

ки, вона була максимальною для сталі 20С2Г2ХФМБ  (202 Дж/см2); із 

поступовим підвищенням температури витримки в’язкість сталі суттєво 

знижувалася, досягши мінімуму (23 Дж/см2) після витримки при 400 оС. 

Вочевидь, підвищення температури бейнітного перетворення інтенсифі-

кувало процеси перерозподілу вуглецю, що призвело до зростання як 

кількості, так і розміру карбідних включень. І якщо при низьких темпе-

ратурах перетворення негативний ефект цементиту компенсувався ве-

ликою об’ємною часткою пластичного фериту, то при високих темпера-

турах ферит не міг компенсувати окрихчення, викликаного огрубленням 

карбідних включень.  
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Зменшення кількості доевтектоїдного фериту при температурі аус-

тенітизації вище 770 оС в 1,5 рази при ТА = 830 оС призвело до суттєвого 

зниження ударної в'язкості за всіх температурах ізотермічної витримки, 

незважаючи на відсутність цементиту та підвищену кількість Азал. Тем 

не менш, при TA =950 оС значення ударної в'язкості перевищили 

100 Дж/см2, що є досить високим рівнем зважаючи на підвищену міц-

ність сталі. Останнє можна пояснити відсутністю локалізованих напру-

жень, які виникають на межі «бейнітна рейка/ферит» через різницю в 

питомих об’ємах бейнітного та доевтектоїдного феритів [132]. Крім то-

го, висока температура аустенітизації (950 oC) сприяла більш рівномір-

ному розподілу хімічних елементів в аустеніті, що підвищило однорід-

ність деформації та руйнування (про це свідчить більш рівномірний 

розподіл в’язких ділянок (ямок) на поверхні зламу (рис. 4.19, г)). 

Поведінку сталі при деформації аналізували за зміною швидкості 

деформаційного зміцнення (ШДЗ), розрахованої як d/d, де  і  – це 

істинна напруга та істинна деформація, відповідно [133]. Криві істинної 

деформації та швидкості деформаційного зміцнення наведені на рисун-

ках 4.21-4.24. На початковій стадії деформації (до  = 0,025) у всіх випа-

дках спостерігалось зниження ШДЗ, пов’язане з кумулятивними взає-

модіями ковзаючих дислокацій з наступним блокуванням щільно упа-

кованих площин їх ковзання. Наступна стадія деформації характеризу-

валась підвищенням ШДЗ, пов’язаним із явищем деформаційного 

зміцнення [134]. Криві ШДЗ для режимів із температурою аустенітиза-

ції 770 оC і 830 оC демонстрували низьку швидкість зміцнення, пікові 

значення якої відповідали деформації  0,05. Після цього піку  швид-

кість деформаційного зміцнення поступово знижалась. Варто підкрес-

лити, що збільшення температури і тривалості бейнітної витримки ви-

кликало зменшення ШДЗ на всьому інтервалі деформації, а ділянка під-

йому кривої відповідала більш широкому інтервалу деформації. У випа-

дках ТА = 900 oC і 950 oC сталь демонструвала набагато більшу 

інтенсивність деформаційного зміцнення, при цьому пікові значення 

ШДЗ досягались при більших ступенях деформації – 0,13-0,15. 

Різницю в кінетиці деформаційного зміцнення термооброблених 

зразків можна пояснити відмінністю у кількістю доевтектоїдного фери-

ту та у схильності Азал до деформаційного мартенситного перетворення. 

Деформація зразків, аустенітизованих при 770-830 oC, починалась і роз-

вивалась в ділянках доевтектоїдного фериту, який є найбільш м'якою 

фазою в структурі. Ферит демонстрував помірну здатність до деформа-

ційного зміцнення, максимум якого досягався при низьких ступенях де-

формації.  
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Рисунок 4.21 – Криві істинної деформації  і ЩДЗ зразків після 

аустенітизації при 770 оС та ізотермічної витримки при (а) 300 оС, 

(б) 350 оС, (в) 400 оС 



 

93 

 
 

Рисунок 4.22 – Криві істинної деформації і ЩДЗ зразків після 

аустенітизації при 830 оС та ізотермічної витримки при 300-400 оС 

 

 

В зразках, аустенітизованих при 770 oC та 830 oC, залишковий аус-

теніт не зробив суттєвого внеску в деформаційне зміцнення через його 

малу кількість (при ТА = 770 oC) або, імовірно, через його високу стій-

кість до ДМП (при TA = 830 oC). У зразках, які було аустенітизовано при 

900-950 oC, вміст фериту був незначним, тому деформація починалась в 

ділянках Азал з подальшим продовженням в бейнітному фериті. Більш 

висока швидкість деформаційного зміцнення при TA = 900-950 oC, імо-

вірно, була пов’язана з більш вираженим проявом TRIP-ефекту. 
Можливою причиною означених відмінностей у поведінці сталі 

при розтягненні був перерозподіл марганцю при нагріві під аустеніти-
зацію. Відомо, що схильність аустеніту до ДМП визначається його хімі-
чного складом [135]: 

 

Md30 = 413–462(C+N)–9,2(Si)–8,1(Mn)–13,7(Cr)–9,5(Ni)–18,5(Mo)  (4.10) 

 

де Md30 – температура, за якої при 30 % істинної деформації утворюєть-

ся 50 об.% мартенситу; C, N, Si, Mn, Cr, Ni, Mo – вміст відповідних хі-

мічних елементів (мас.%). 
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Рисунок 4.23 – Криві істинної деформації і ЩДЗ зразків  після 

аустенітизації при 900 оС та ізотермічної витримки при (а) 300 оС, 

(б) 350 оС, (в) 400 оС 
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Рисунок 4.24 – Криві істинної деформації і ЩДЗ зразків  після 

аустенітизації при 950 оС та ізотермічної витримки при (а) 300 оС, 

(б) 350 оС, (в) 400 оС 
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Як видно, марганець знижує температуру Md30, таким чином стабі-

лізуючи аустеніт до ДМП. Під час аустенітизації у міжкритичному інте-

рвалі температур марганець перерозподілився із фериту до аустеніту, 

внаслідок чого при 770 oC його вміст у -фазі збільшився в 1,3 рази від-

носно загальної концентрації в сталі (див. розділ 3), призвівши до стабі-

лізації залишкового аустеніту до ДМП. Зі збільшенням температури ау-

стенітизації вміст марганцю в аустеніті поступово зменшувався, збіль-

шуючи метастабільність залишкового аустеніту та сприяючи більш ін-

тенсивному зміцненню за рахунок TRIP-ефекту. Найбільш інтенсивне 

деформаційне зміцнення зрізків з TA = 950 oC пояснюється максималь-

ною метастабільністю Азал до деформаційного мартенситного перетво-

рення. Втім, це могло негативно вплинути на пластичність сталі, про що 

свідчить мінімальне значення відносного подовження при TA = 950 oC. 

Внесок бейніту та залишкового аустеніту в міцність сталі 

20С2Г2ХФМБ (Б+А) можна знайти на основі адитивного підходу при 

теоретичному визначенні межі плинності [136]: 

 

YS = о + тр + д+ дисп + з + Б+А, (4.11) 

де 0 – напруга тертя в решітці фериту (о = 17 MПa), тр – твердороз-

чинне зміцнення, д – дислокаційне зміцнення, дисп – дисперсійне 

зміцнення,  з зміцнення за рахунок границь зерен.  

 

Твердорозчинне зміцнення пов’язано із присутністю в твердому ро-

зчині хімічних елементів, які входять до складу сталі [136]: 

 

 тр = 85XSi+35XMn+30XCr+30XMo+690XP+4670X(C+N), (4.12) 

де Xi  – вміст відповідного елементу, мас. % (сумарний вміст вуглецю та 

азоту приймається як 0,02 %).  

 

Внесок дислокацій в загальну міцність оцінювали за рівнянням 

Тейлора: 

д = MGb1/2,                                                                                                                              (4.13) 

де  – геометрична константа ( = 0,25), M – фактор Тейлора 

(М = 2,72), b – вектор Бюргерса (0,25 нм для заліза);  – густина дисло-

кацій (прийнята як 1012 м-2 [134]). 

 
Дисперсійне зміцнення розраховували на основі середньої відстані 

між дисперсними частками карбідів (, нм) [134]: 

 дисп = 9800–1ln(2)                                                                                                                           (4.14) 
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Зернограничне зміцнення знаходили за рівнянням Хола-Петча 

[134]: 

з = Kyd–1/2, (4.15) 

де Ky – коефіцієнт нахилу Петча (К = 0,63 МПам–1/2), d – діаметр зерна. 

 

Значення середнього діаметру зерна фериту (14  1,2 мкм) та відс-

тані між дисперсними частками (6,7  0,3 мкм) були отримані з ТЕМ-

зображень мікроструктури. При розрахунках було прийнято до уваги, 

що при  770 оС об’ємна частка аустеніту становить лише 50 %, тому 

компоненти тр, д та з були відповідно зменшені наполовину. Ро-

зрахунки показали наступний приріст міцності за рахунок різних меха-

нізмів: 0 = 17 МПа, тр = 151 МПа, д = 11 МПа, дисп = 54 МПа, 

з = 114 МПа, що сумарно становило 347 МПа. Враховуючи, що після 

аустенітизації при 770 оС та витримки при 400 оС (20 хв) межа плиннос-

ті  становила  550 МПа, внесок бейніту та залишкового аустеніту в мі-

цність сталі дорівнює  203 МПа. Ця величина є на 70 % вищою, аніж 

можливий внесок перліту (120 МПа [134]) у випадку повного перетво-

рення аустеніт на евтектоїд. Таким чином, багатофазна структура, що 

складається із фериту, бейніту та залишкового аустеніту, є більш перс-

пективною для конструкційної сталі порівняно аніж ферито-перлітна 

структура. 

Оптимальне поєднання механічних властивостей досліджуваної 

сталі (σв = 1040 МПа, δ = 23 %, KCV = 95 Дж/см2, PSE = 23,9 ГПа∙%) бу-

ло отримано після аустенітизації при 900 оС та бейнітизації при 350 оС 

впродовж 20 хв. Такий комплекс властивостей відповідає структурі, що 

складається з безкарбідного бейніту ( 86 об.%), залишкового аустеніту 

( 9 об.%) та доевтектоїдного фериту ( 5 об.%). Така структура показа-

ла помірну схильність до ДМП, що є корисним для запобігання ранньо-

го окрихчення сталі [136]. Отримані результати показали, що для сталі 

20С2Г2ХФМБ (система легування Mn-Si-Cr-Mo-V) оптимальне співвід-

ношення «ферит/аустеніт» перед бейнітною витримкою є набагато ниж-

чим порівняно зі сталями системи легування  C-Si-Mn, де рекомендова-

на об’ємна частка фериту становить приблизно 50 об.% [137]-[139]. Ма-

ла кількість доевтектоїдного фериту запобігає надмірному збагаченню 

аустеніту вуглецем, що спровокує формування цементиту при утворенні 

бейніту. У нашому випадку оптимальна температура аустенітизації є 

близькою до температури Ас3. Аналогічний підхід у виборі температури 

аустенітизації описано в роботі [140], автори якої запропонували термі-

чну обробку TRIP-assisted C-Si-Mn-1%Cr сталі з аустенітизацією в од-
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нофазному (Fe) інтервалі температур. Таким чином, при виборі пара-

метрів термообробки TRIP-assisted сталі за технологією «Austempering» 

слід враховувати можливий вплив легуючих елементів на термодинамі-

чні параметри сталі та механізм бейнітного перетворення.  

 

4.2 Мікроструктура та механічні властивості сталі 

20С2Г2ХФМБ в стані Q&P-термічної обробки 

 

  Концепція термічної обробки низьковуглецевих TRIP-assisted ста-

лей за технологією «Austempering» докладно описана в розділі 1. Після 

її реалізації в сталях формується багатофазна мікроструктура, що скла-

дається з фериту, бейніту і залишкового аустеніту. Така структура за 

рахунок TRIP-ефекту, а також наявності значної частки фериту забезпе-

чує високу пластичність та ударну в’язкість, але разом з тим демонструє 

обмежену міцність, що знижує потенціал сталі. Вирішення цієї пробле-

ми можливо шляхом часткової або повної заміни фериту/бейніту на 

більш міцну фазу, а саме – на мартенсит. Такі структурні зміни реалізу-

ються застосуванням термічної обробки «Quenching and Partitioning» 

(Q&P) (описаної а розділі 1) із відповідним регулюванням температури 

аустенизацїі, а також температури і тривалості витримки на стадії «Par-

titioning». В рамках даної роботи було досліджено вплив параметрів 

Q&P обробки на структуру і механічні властивості сталі 20С2Г2ХФМБ. 

Режими Q&P обробки для даної сталі були обрані на основі даних 

щодо положення критичних точок, а також кінетики перетворення пе-

реохолодженого аустеніту, наведених в розділі 3. Зразки аустенітизува-

ли при температурах 770 оС, 900 оС і 950 оС із витримкою 10 хв, після 

чого охолоджували впродовж 60 с в розплаві Вуда до 200-235 оС (нижче 

точки МS), що становило стадію перерваного гартування – Q). Після 

охолодження зразки витримували при 350-450 оС впродовж 5 - 30 хв, що 

становило стадію «Partitioning» (P). Після «Partitioning» зразки охоло-

джували на спокійному повітрі. Графіки режимів Q&P обробки сталі 

20С2Г2ХФМБ представлено на рис. 4.25. 

На рисунку 4.26 зображено мікроструктуру сталі 20С2Г2ХФМБ пі-

сля термічної обробки за режимом A770Q200/Р350(20 хв) (де A – темпера-

тура аустенітизації (770 оС), Q – температура «Quenching» (200 оС), Р – 

температура «Partitioning» (350 оС). Структура складалась з полігональ-

них зерен доевтектоєдного фериту та ділянок рейкової морфології (імо-

вірно – мартенситу або бейніту) у вигляді пакетів паралельних рейок 

зерен (рис. 4.26, а). У межах рейкової фази були присутні дрібні світлі 

прошарки залишкового аустеніту. Підвищення температури «Partitioning» 
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до 400-450 оС  не викликало суттєвих змін в характері мікроструктури 

(рис. 4.26, б, в). Q&P-обробка із аустенізацією при 900 оС очікувано зме-

ншила об’ємну частку та розміри феритних ділянок (рис. 4.27), причому 

структура стала більш однорідною, зі збільшеною товщиною рейок.  

 

 

 

 
Рисунок 4.25 – Графіки режимів Q&P обробки сталі 20С2Г2ХФМБ із 

температурою аустенізації 770 оС (а), 900 оС (б) і 950 оС (в)  
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Рисунок 4.26 – Мікроструктура сталі 20С2Г2ХФМБ після Q&P обробки 

за режимами: (а) A770Q200/Р350(20 хв), (б) A770Q200/Р400(20 хв), (в)  

A770Q200/Р450(10 хв)  (Ф – ферит, М/Б – структура мартенситного та/або 

бейнитного походження) 
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Рисунок 4.27 – Мікроструктура сталі 20С2Г2ХФМБ після Q&P обробки 

за режимами: (а) A900Q235/Р350(20 хв), (б) A900Q235/Р400(20 хв), (в) 

A900Q235/Р450(10 хв)   
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Ідентифікацію фаз у Q&P-оброблених зразках виконували за допо-

могою рентгеноструктурного аналізу. Як випливає з рис. 4.28, на дифра-

ктограмах сталі, аустенітизованої при 770 оС, чітко фіксувались піки α-

Fe, однак піки, що б відносились до γ-Fe, виявлені не були, що свідчить 

про невисокий вміст або відсутність Азал в структурі сталі. На відміну 

від цього, після аустенітизації при 900 оС на дифрактограмах зразків чі-

тко ідентифікуються всі дифракційні максимуми γ-заліза, а саме (111), 

(200), (220) та (311). Розрахунки показали, що об’ємна частка залишко-

вого аустеніту в структурі сталі, яку оброблено за режимами 

А900Q235P350(20 хв), А900Q235P400(20 хв) та А900Q235P450(20 хв), становить 

6,9 об.%, 7,6 об.% та 5,4 об.%, відповідно, а вміст вуглецю в Азал складає 

0,51 мас.%, 0,84 мас.% та 0,93 мас.%, відповідно.  Спостерігається тен-

денція підвищення вмісту вуглецю в Азал зі збільшенням температури 

«Partitioning», що обумовлено інтенсифікацією процесів перерозподілу 

вуглецю до аустеніту на тлі гальмування виділення цементиту за раху-

нок легування кремнієм.  

Результати рентгеноструктурного аналізу були доповнені вивчен-

ням структури сталі за допомогою електронного трансмісійного мікрос-

копу (рис. 4.29-4.34). ТЕМ не виявило присутності залишкового аусте-

ніту в зразках, підданих Q&P-обробці з аустенітизацією при 770 оС. На-

томість, в цих зразках було виявлено присутність досить великих вклю-

чень цементиту пластинчастої та зернистої форми, розташованих по 

границях феритних пластин (рис. 4.29, а,б; рис. 4.30,а-в; рис. 4.31,а-в). 

Карбідна природа цих включень була підтверджена їх темнопольним 

зображенням в рефлексі цементиту (рис. 4.29,в; рис. 4.30,г; рис. 4.31,г), 

а також вивченням дифракційних картин, отриманих з цих включень 

(рис. 4.29,г; рис. 4.30,г; рис. 4.31,д). 

Для зразків, оброблених із аустенізацією при 770 оС (рис. 4.35), ця 

ділянка є більш протяжною порівняно із іншими режимами обробки. 

Криві закінчуються спадаючою ділянкою (зосередженої деформації), 

яка відповідає формуванню шийки. 

Вплив Q&P обробки на механічні властивості сталі 20С2Г2ХФМБ 

представлено на рис. 4.38-4.40. Аналіз отриманих результатів показав, 

що термообробка з аустенітизацією при 770 оС забезпечила сталі межу 

міцності в межах 797-903 МПа при стабільно високому відносному по-

довженні (19-25 %). Втім, слід зазначити, що межа плинності при цьому 

становить лише 346-481 МПа. Невисокий рівень показників міцності, а 

особливо межі плинності, пояснюється наявністю в структурі сталі 47 

об.% пластичного фериту, який, втім, не забезпечив підвищеного рівня 

пластичності у порівнянні із іншими температурами аустенітизації. Зі 
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зростанням температури «Partitioning» з 350 оС до 450 оС із витримкою 5 

хв межа міцності дещо зросла із 797 МПа до 878 МПа. Із подовженням 

витримки до 20 хв (режим A770Q200/Р350) та до 10 хв (режими 

A770Q200/Р400 і A770Q200/Р450) межа міцності досягла максимуму – 

903 МПа, що пояснюється розвитком бейнітного перетворенням на ста-

дії «Partitioning». 

 

 

 
Рисунок 4.28 – Дифрактограми сталі 20С2Г2ХФМБ після Q&P обробки 

із аустенітизацією при (а) 770 оС та (б) 900 оС  

 

За більш високої температурі аустенітизації (900 оС) тонка структу-

ра Q&P-обробленої сталі 20С2Г2ХФМБ складалась із пластин альфа-

фази із плівковими прошарками залишкового аустеніту (більш темного 

кольору) (рис. 4.32, б,в; рис. 4.33,а,в,д; рис. 4.34,а-в). Присутність аусте-

ніту в прошарках підтверджується темнопольними зображеннями стру-

ктури в рефлексі аустеніту (рис. 4.32,г; рис. 4.33,г,є; рис. 4.34,г) та ана-

лізом дифракційних картин (рис. 4.32,д; рис. 4.34,д). Цементитні карбі-

ди в зразках, оброблених при ТА = 900 оС, виявлені не були. Ділянки фе-

риту та залишкового аустеніту в структурі сталі забезпечують Q&P-

обробленій сталі підвищену в’язкість та пластичність, що ілюструється 
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видом кривих розтягнення, типовим для пластичних матеріалів 

(рис.4.35-4.37). При напруженні вище межі пропорційності на кривих 

розтягнення з'являється ділянка пластичної течії металу.  
 

  
а) б) 

 

  
в) г) 

 

  
д) 

Рисунок 4.29 – Мікроструктура сталі 20С2Г2ХФМБ після Q&P обробки 

за режимом A770Q200/Р350(20 хв) (19000 (а), 29000 (б,в), 55000 (г), 

36000 (д)) 
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а) б) 

 

  

в) г) 

 

 
д) 

Рисунок 4.30 – Мікроструктура сталі 20С2Г2ХФМБ після Q&P обробки 

за режимом A770Q200/Р400(20 хв) (10000 (а), 29000 (б-г), 55000 (д)) 
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а) б) 

 

  

в) г) 

 

 
д) 

Рисунок 4.31 – Мікроструктура сталі 20С2Г2ХФМБ після Q&P обробки 

за режимом A770Q200/Р450(20 хв) (14800 (а), 36 000 (б-г), 55000 (д)) 
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а) б) 

 

  
в) г) 

 

 
д) 

Рисунок 4.32 – Мікроструктура сталі 20С2Г2ХФМБ після Q&P обробки 

за режимом A900Q235/Р350(20 хв) (14800 (а), 48000 (б-г), 55000 (д)) 
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а) б) 

 

  
в) г) 

 

 
 

д) є) 

Рисунок 4.33 – Мікроструктура сталі 20С2Г2ХФМБ після Q&P обробки 

за режимом A900Q235/Р400(20 хв) (72000 (а), 19000 (б), 29000 (в,г), 

48000 (д)) 
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а) б) 

 

  
в) г) 

 

  

д) є) 

Рисунок 4.34 – Мікроструктура сталі 20С2Г2ХФМБ після Q&P обробки 

за режимом A900Q235/Р450(20 хв) (10000 (а), 36 000 (б-г), 55000 (д), 

48000 (є)) 
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Рисунок 4.35 – Криві розтягнення сталі 20С2Г2ХФМБ після Q&P 

обробки з аустенітизацією при 770 оС і «Partitioning» при (а) 350 оС , (б) 

400 оС, (в) 450 оС  
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Рисунок 4.36 – Криві розтягнення сталі 20С2Г2ХФМБ після Q&P 

обробки з аустенітизацією при 900 оС і «Partitioning» при (а) 350 оС , (б) 

400 оС, (в) 450 оС  

 

 

 
Рисунок 4.37 – Криві розтягнення сталі 20С2Г2ХФМБ після Q&P 

обробки з аустенітизацією при 950 оС і «Partitioning» (а) 350 оС , (б) 

400 оС, (в) 450 оС 
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Рисунок 4.38 – Вплив параметрів Q&Р обробки на  механічні 

властивості сталі 20С2Г2ХФМБ (аустенітизація при 770 оС) 
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Рисунок 4.39 – Вплив параметрів Q&Р обробки на  механічні 

властивості сталі 20С2Г2ХФМБ (аустенітизація при 900 оС) 
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Рисунок 4.40 – Вплив параметрів Q&Р обробки на  механічні 

властивості сталі 20С2Г2ХФМБ (аустенітизація при 950 оС) 
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Подальша витримка на стадії «Partitioning» призвела до зниження 
рівня σв через відпуск мартенситу, що сформувався на стадії 
«Quenching». Зростання об’ємної частки більш пластичного (у порів-
нянні із мартенситом) бейніту на пізніх стадіях «Partitioning» підтвер-
джується поступовим зменшенням межи плинності із відповідним під-
вищенням відносного подовження сталі. Такий характер зміни механіч-
них властивостей спостерігався за всіх температур витримки на стадії 
«Partitioning». Оптимальний комплекс властивостей після аустенітизації 
при 770 оС був зафіксований після режиму A770Q200/Р350(30 хв), коли 
відносне подовження досягло свого максимуму (25 %) за межі міцності 
845 МПа. Це забезпечило показник PSE = 21,1 ГПа·%, що відповідає 
рівню AHSS сталей першого покоління. 

Після Q&Р обробки із аустенітизацією при 900 оС сталь 
20С2Г2ХФМБ демонструвала значно вищий рівень міцності у порів-
нянні із 770 оС, що було пов’язано із зменшенням об’ємної частки фери-
ту і відповідно – підвищенням часток мартенситу та бейніту. Межа 
плинності зросла до 842-1020 МПа, а межа міцності – до 1011-
1122 МПа. Незважаючи на підвищення міцності, пластичність сталі за-
лишилась на достатньо високому рівні (14,4-23,7 %), що пояснюється 
відпуском мартенситу та появою залишкового аустеніту в кількості 5,4-
7,6 %. Максимальний комплекс механічних властивостей був отрима-
ний після обробки за режимами A900Q235/Р400(10 хв) та 
A900Q235/Р400(30 хв): межа міцності становила 1011-1092 МПа, межа 
плинності – 842-997 МПа, відносне подовження – 23-24 %. Для даних 

режимів показник PSE сягнув 24,0-25,0 ГПа%. 
Максимальна міцність в Q&Р обробленій сталі 20С2Г2ХФМБ (σв = 

1299 МПа, σ0,2 = 1226 МПа, відносне подовження 8 %) була забезпечена 
обробкою із повною аустенізацією за режимом A950Q235/Р350(5 хв). Із по-
довженням витримки при 350 оС міцність знизилась до σв = 1255 МПа та 

σ0,2 = 1207 МПа, а відносне подовження зросло до 17 %. Втім, подальше 

подовження стадії «Partitioning» до 30 хв призвело до різкого падіння 
відносного подовження (до 8 %), що могло бути викликане виділенням 
цементитних карбідів. Із збільшенням температури «Partitioning» до 
450 оС міцність незначно знизилась до σв = 1173 МПа та σ0,2 = 1065 МПа 
(режим A950Q235/Р450(30 хв)). Зростання температури та тривалості «Par-
titioning» забезпечило монотонне зростання відносного подовження ста-
лі до 18 % внаслідок  поступового відпуску мартенситу. 

Після термічної обробки заготовки із низьковуглецевих листових 
сталей можуть піддаватись штампуванню для набуття необхідної конфі-
гурації. Бажано, щоб при цьому сталь набувала підвищеної міцності. З 
цієї точки зору важливою технологічною характеристикою TRIP-assisted 
сталей є здатність до деформаційного зміцнення. Ця здатність може ха-



 

116 

рактеризуватися приростом міцності при деформації розтягненням (різ-

ницею між в та 0,2), а також співвідношенням 0,2/в. Як випливає з 
рис. 4.41,а, у випадку «Partitioning» при 350 оС існує загальна тенденція 

зниження приросту міцності та показника 0,2/в із підвищенням темпе-
ратури аустенізації від 770 оС до 950 оС. Це пов’язано, більшою мірою, 
із підвищенням об’ємної частки мартенситу в структурі сталі, який має 
знижену здатність до пластичної деформацій і, відповідно, до деформа-
ційного зміцнення. Аналогічний характер впливу температури аустені-
тизації фіксується і для режимів обробки із «Partitioning» при 400 - 450 
оС (рис. 4.41,б,в). Збільшення витримки від 5 хв до 30 хв забезпечує сут-
тєвий приріст деформаційного зміцнення, що пояснюється підвищенням 
об’ємної долі пластичних структурних складових – бейнітного фериту 
та залишкового аустеніту (останній стабілізується внаслідок перерозпо-
ділу вуглецю під час витримки на стадії «Partitioning»). Більший вміст 
пластичних фаз обумовлює зниження межі плинності та підвищення 
межі міцності (за рахунок деформаційного зміцнення та TRIP-ефекту), 

що забезпечує більшу різницю між 0,2 та в. Зі збільшенням температу-
ри «Partitioning» від 350 оС до 450 оС різниця між деформаційним зміц-
ненням зразків після витримки впродовж 5 хв та 30 хв поступово змен-
шується. Це пояснюється більш повним перерозподілом вуглецю, вна-
слідок чого залишковий аустеніт стабілізується до деформаційного мар-
тенситного перетворення. 

Поведінку Q&P-обробленої сталі 20С2Г2ХФМБ при деформації 
дослідили шляхом аналізу кривих швидкості деформаційного зміцнен-
ня, представлених на рис. 4.42-4.44. Особливістю кінетики деформацій-
ного зміцнення зразків оброблених із ТА = 770 оС (незалежно від режиму 
Q&P-обробки), є поступове зниження ШДЗ після досягнення максима-
льного значення при начальній деформації (ε ≤ 0,03). Принципово інша 
кінетика ШДЗ була відмічена в зразках, аустенітизованих при 900 оС: 
після досягнення максимального значення при першій (начальній) де-
формації (ε ≤ 0,03) ШДЗ суттєво знизилось в інтервалі ε = 0,03-0,05 
(друга стадія), що пов’язано із відносно легким ковзанням дислокацій 
на початкових ступенях деформації. Після зростання щільності дисло-
кацій до рівня, достатнього для блокування щільно упакованих площин 
ковзання, крива ШДЗ різко зросла в інтервалі ε = 0,05-0,12 (третя ста-

дія). Після досягнення максимуму при ε  0,12 ШДЗ поступово знизи-
лось при ε = 0,15-0,22 (четверта стадія). Характер деформаційного зміц-
нення зразків, аустенітизованих при 900 оС,  мало залежав від парамет-
рів режиму Q&Р-обробки. 



 

117 

 

 

 
Рисунок 4.41 – Схильність Q&Р-обробленої сталі 20С2Г2ХФМБ до 

деформаційного зміцнення в залежності від від температури 

«Partitioning»: 350 оС(а), 400 оС(б), 450 оС(в) 
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Рисунок 4.42 – Криві істинного напруження і ЩДЗ Q&P-оброблених 

зразків  (ТА = 770 оС) із «Partitioning» при 350 оС(а), 400 оС(б), 450 оС(в) 
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Рисунок 4.43 – Криві істинного напруження та ЩДЗ Q&P-оброблених 

зразків (ТА = 900 оС) із «Partitioning» при 350 оС(а), 400 оС(б), 450 оС(в) 
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Рисунок 4.44 – Криві істинного напруження і ЩДЗ Q&P-оброблених 

зразків  (ТА = 950 оС) із «Partitioning» при 350 оС(а), 400 оС(б), 450 оС(в) 
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Профіль кривих ШДЗ зразків, аустенітизованих при 950 оС, на по-

чаткових стадіях деформації є подібним до зразків з ТА = 900 оС. Варто 

зазначити, що збільшення ШДЗ на третій стадії в цьому випадку відбу-

вається у більш широкому інтервалі деформації (ε = 0,03-0,17), а зміц-

нення протікає більш інтенсивно. На відміну від інших режимів Q&P 

обробки, після досягнення максимуму при ε = 0,15-0,17 ШДЗ різко зни-

жується зі збільшенням ступеню деформації, що пов’язано із невисокою 

пластичністю зразків, аустенітизованих при 950 оС.  

На рис. 4.45 представлено данні щодо впливу параметрів Q&Р-

обробки на ударну в’язкість сталі. У випадку аустенітизації при 770 оС 

підвищення температури «Partitioning» від 350 оС до 450 оС викликає 

поступове зниження ударної в’язкості сталі від 225 Дж/см2 (режим 

А770Q200P400(20 хв)) до 189 Дж/см2 (А770Q200P450(10 хв)). Це може бути 

пов’язано із виділенням карбідів цементитного типу, за аналогією із те-

хнологією аустемперінгу із подібною температурою аустенітизації.  

Q&Р-обробка із ТА = 900 оС забезпечила нижчий у 1,5-2 рази (за 

ТА = 770 оС) рівень ударної в’язкості (109-128 Дж/см2). Це пояснюється 

заміною пластичного фериту на мартенсит в структурі сталі. Підвищен-

ня ударної в’язкості при збільшенні температури «Partitioning» при 

ТА = 900 оС  пов’язано із інтенсифікацією відпуску мартенситу із виді-

ленням проміжних -карбідів переважно всередині мартенситних крис-

талів. Ці компенсує окрихчення сталі, яке може бути викликане виді-

ленням цементитних карбідів із аустеніту на стадії «Partitioning». 

 

 
Рисунок 4.45 – Зміна ударної в’язкості сталі 20С2Г2ХФМБ в залежності 

від параметрів Q&Р обробки  
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Рис. 4.46 ілюструє взаємозв’язок між межею міцності та відносним 

подовженням для реалізованих режимів Q&P обробки. Як видно з рису-

нку, максимальна межа міцності (1299 МПа) при подовженні 8 % забез-

печується обробкою за режимом A950Q235P350(5 хв). Максимальна плас-

тичність ( = 25 %) при міцності в = 845 МПа була досягнута при реалі-

зації режиму A770Q200P350(30 хв). В цілому, з підвищенням температури 

аустенітизації максимальні значення в поступово зростають від 

797 МПа (ТА = 770 оС) до 1299 МПа (ТА = 900 оС) при відповідному 

зниженні відносного подовження від 8 % до 25 %. Показник PSE сягає 

свого максимуму при ТА = 900 оС при подовженні витримки на стадії 

«Partitioning». Це пояснюється паралельним протіканням таких процесів 

як (а) відпуск мартенситу, (б) перерозподіл вуглецю із мартенситу до 

аустеніту із стабілізацією останнього до мартенситного перетворення, 

(в) утворення безкарбідного бейніту на пізніх стадіях «Partitioning».  

 

 
Рисунок 4.46 – Взаємозв’язок між міцністю та пластичністю для Q&P-

обробленої сталі 20С2Г2ХФМБ  

 

Режими Q&P обробки A770Q200P350(20 хв), A770Q200P350(30 хв) забез-

печили сталі 20С2Г2ХФМБ максимальну пластичність (δ = 24-25 %), 

при цьому було досягнуто досить високого опору міцності – 845-

877 МПа. За режиму A950Q235P350(20 хв) було отримано значно вищу мі-

цність (в = 1173 МПа), однак відносне подовження в цьому випадку 

становило 18 %.  
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Найкращій комплекс властивостей був досягнутий після Q&P об-

робки за режимами A900Q235P400(10хв) та A900Q235P400(30хв), що забезпе-

чили отримання  максимального рівня показника PSE (24,0-25,0 ГПа·%). 

Це було пов’язано, перш за все, із високим рівнем пластичності (23-

24 %), близьким до режимів із ТА = 770 оС, за набагато вищої міцності 

(в = 1011-1092 МПа). Отримані результати в повній мірі підтверджу-

ють перспективність застосування Q&P обробки для покращення влас-

тивостей низьковуглецевих TRIP-assisted сталей:  після реалізації  Q&P 

обробки сталь 20С2Г2ХФМБ повністю задовольняє вимогам, що вису-

ваються до AHSS 1-го покоління.  
 

4.3 Вплив параметрів термічної обробки на мікроструктуру та 
механічні властивості низьковуглецевої TRIP-assisted сталі 
20С2Г2Б 

 

В даному розділі приведено дані щодо впливу параметрів термічної 

обробки за технологіями «Austempering» та Q&P на фазово-структурний 

стан та механічні властивості економнолегованої TRIP-assisted сталі 

20С2Г2Б, яка, на відміну від 20С2Г2ХМФБ, не вміщує хром, молібден 

та ванадій. Термічну обробку сталі 20С2Г2Б проводили за чотирьома 

схемами, перші дві з яких відповідали технології «Austempering», а 

останні дві – Q&P-обробці. Режим «Austempering» (рис. 4.47,а) включав 

аустенітизацію у МКІ при 770 оС  (для отримання приблизно рівної кі-

лькості фериту та аустеніту) або в однофазній Fe області при 900 оС; 

витримка складала 10 хв. Аустенітизовані зразки потім витримували 

при 300-350 оС впродовж 5-20 хв із завершальним охолодженням на по-

вітрі. Ті ж самі параметри нагріву було використано в ході аустенітиза-

ції при Q&P обробці (рис. 4.47, б), після чого зразки охолоджували до 

200 оС (при ТА = 770 оС) або 235 оС (при ТА = 900 оС). На стадії «Parti-

tioning» зразки витримували при 350 оС або 400 оС; тривалість витримки 

варіювали в межах 5-20 хв.  
«Austempering» за режимом А770ІЗО300(10 хв) привів до формування 

в сталі 20С2Г2Б мікроструктури, що переважно складалась із поліедріч-
них зерен фериту, а також рейкоподібних ділянок бейніту вздовж гра-
ниць зерен  (рис. 4.48, а). З подовженням часу ізотермічної витримки до 
20 хв об’ємна частка бейніту зросла, за рахунок нових ділянок всередині 
зерен (показані стрілкою на рис. 4.48,б). Така структура є характерною 
для бейніту, який формується в низьковуглецевих сталях в нижній час-
тині бейнітного перетворення [141]. Підвищення температури аустені-
тизації привело до повної заміни доевтектоїдного фериту на бейніт (рис. 
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4.48,в,г). Підвищення тривалості бейнітизації до 20 хв практично не 
вплинуло на загальний характер мікроструктури сталі. 

 

 
 

 
Рисунок 4.47 – Графіки термічної обробки сталі 20С2Г2Б за схемами 

«Austempering» (а) та Q&P (б) 
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Рисунок 4.48 – Мікроструктура сталі 20С2Г2Б після термообробки 

«Austempering» за режимами А770ІЗО300(10 хв) (а),  А770ІЗО300(20 хв) (б),  

А900ІЗО300(5 хв) (в), А900ІЗО300(20 хв) (г) (Ф – ферит, Б – бейніт) 

 

Застосування Q&P-обробки викликало додаткове подрібнення мік-

роструктури у порівнянні із “Austempering”. Це ілюструється 

рис.4.49, а,б, на яких зображено структуру зразку, обробленого за ре-

жимом А770Q200P350(5 хв). Подрібнення було спричинено формуванням 

мартенситу на стадії «Quenching», рейки якого розділили вихідні аусте-

нітні зерна на субзерна [142]; розмір субзерен визначив довжину рейок 

бейніту, що сформувався на стадії «Partitioning». Така ж структура була 

характерна і для режиму з «Partitioning» при 400 оС. Термічна обробка 

за режимом А900Q235P350(5 хв) (рис. 4.49,д) забезпечила формування дрі-

бнозернистої мартенситно-бейнітної структури із незначною кількістю 

поліедричного фериту (рис. 4.49,г). 
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Рисунок 4.49 – Мікроструктура сталі 20С2Г2Б після Q&P обробки за 

режимами А770Q200P350(5 хв) (а), А770Q200P350(20 хв) (б), А770Q200P400(5 хв) 

(в), А770Q200P400(20 хв) (г), А900Q235P350(5 хв) (д), А900Q235P350(20 хв) (є) 

 

Поведінку термообробленої сталі 20С2Г2Б при випробуванні на ро-

зтягнення ілюструє вид кривих розтягнення, показаних на рис. 4.50-

4.53. Ділянка кривої, яка відповідає пластичнії течії металу до досяг-

нення максимального напруження, є більш протяжною для режимів об-

робки із аустенітизацією при 770 оС, а також для режимів із підвищеною 

температурою та тривалістю бейнітної витримки (у разі «Austempering») 
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або стадії «Partitioning» (у разі Q&P обробки). Це свідчить про високу 

пластичність сталі після вказаних режимів термообробки. Для всіх ре-

жимів обробки дослідженої сталі криві розтягнення закінчуються спа-

даючою ділянкою, яка відповідє формуванню шийки, що також ілюст-

рує підвищену пластичність металу. При цьому рівень механічної на-

пруги зменшується особливо інтенсивно у випадку режимів обробки із 

повною аустенітизацією. 

 

 
Рисунок 4.50 – Криві розтягнення зразків сталі 20С2Г2Б після 

ізотермічної витримки при 300 оС (а) та 350 оС (б) («Austempering» із 

ТА = 770 оС) 

 



 

128 

 
Рисунок 4.51 – Криві розтягнення зразків сталі 20С2Г2Б після 

ізотермічної витримки при 300 оС (а) та 350 оС (б) («Austempering» із 

ТА = 900 оС)  

 

 
Рисунок 4.52 – Криві розтягнення зразків сталі 20С2Г2Б після Q&P 

обробки із «Partitioning» при (а) 300 оС та (б) 350 оС (ТА = 770 оС) 
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Рисунок 4.53 – Криві розтягнення зразків сталі 20С2Г2Б після Q&P 

обробки із «Partitioning» при (а) 300 оС та (б) 350 оС (ТА = 900 оС) 

 

Вплив параметрів «Austempering» на міцність сталі 20С2Г2Б пред-

ставлений на рис. 4.54,а та рис. 4,55,а. Термічна обробка із аустенітиза-

цією при 770 оС забезпечила опір плинності й міцності в межах 505-

826 МПа та 867-1143 МПа, при цьому максимальні показники міцності 

(σ0,2 = 826 МПа, σв = 1143 МПа) відповідали режиму А770ІЗО300(5 хв). 

Подовження тривалості витримки при вказаному режимі до 20 хв ви-

кликало зниження показників міцності до σ0,2 = 660 МПа та 

σв = 1009 МПа. Це було пов’язане з процесами, що паралельно розвива-

ються впродовж витримки: 1) з формуванням бейніту, що поступово 

знижує кількість переохолодженого аустеніту, здатного до перетво-

рення на мартенсит при завершальному охолодженні, та 2) з дифузій-

ним збагаченням аустеніту вуглецем, що підвищує кількість залишково-

го аустеніту у структурі сталі (останнє значною мірою впливає на межу 

плинності). Із підвищенням температури ізотермічної витримки до 

350 оС міцність знизилась до σ0,2 = 505-611 МПа та σв = 867-986 МПа, що 

було обумовлено властивостями бейніту, який формується при цій тем-

пературі витримки. Збільшення тривалості витримки при  350 оС з 5 хв 

до 20 хв поступове зменшило межу міцності при одночасному зростанні 

межі плинності. 

Характер зміни показників міцності сталі 20С2Г2Б в залежності від 

параметрів МКІ/Q&P обробки (рис. 4.54,б, 4.55,б) був аналогічний до 

МКІ/ІЗО. Після обробки за режимом A770Q200P350(5 хв) міцність сталі 

становила σ0,2 = 599 МПа та σв = 1041 МПа. Зі збільшенням тривалості 

витримки на стадії «Partitioning» до 20 хв межа міцності знизилась до 

946 МПа, що в першу чергу було викликано більш повним відпуском 

мартенситу, сформованого на стадії перерваного гартування. На проти-
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вагу цьому, після витримки впродовж 10-20 хв межа плинності дещо 

зросла до 635-667 МПа. Останнє пояснюється більш повним утворенням 

бейніту із відповідним зменшенням кількості залишкового аустеніту. 

 

 
 

 
 

Рисунок 4.54 – Вплив параметрів термічної обробки за технологіями 

«Austempering» (а) та Q&P (б) на межу міцності сталі 20С2Г2Б 

 

Режими термічної обробки із температурою аустенітизації 900 оС 

очікувано підвищили міцність сталі 20С2Г2Б за рахунок різкого змен-

шення частки феритної фази в структурі сталі. Після «Austempering» із 

аустенітизацією при 900 оС межа міцності дослідженої сталі становила 

1081-1405 МПа, а σ0,2 – 919-1208 МПа. Із підвищенням температури та 

тривалості бейнітизації міцність та плинність сталі знижувались. Обро-

бка за Q&P схемою із аустенітизацією при 900 оС дозволила досягти у 

сталі 20С2Г2Б межі міцності на рівні 1178-1392 МПа за межі плинності 
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1069-1277 МПа. Збільшення часу бейнітизації від 5 хв до 10 хв виклика-

ло незначний ріст цих показників із подальшою стабілізацією при подо-

вженні витримки.  

 

 

 
Рисунок 4.55 – Вплив параметрів термічної обробки за технологіями 

(«Austempering» (а) та Q&P (б)  на межу плинності сталі 20С2Г2Б 

 

 

Вплив параметрів «Austempring» на пластичність сталі 20С2Г2Б 

продемонстровано на рис. 4.56а. Із збільшенням часу витримки при 

350 оС відносне подовження монотонно зростало від 14 % до 23 %, до-

сягаючи максимуму після 20 хв витримки. Інші варіанти обробки, як з 

частковою, так із повною аустенітизацією, забезпечили відносне подов-

ження в межах 11-14 %.  
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Рисунок 4.56 – Вплив параметрів термічної обробки за схемами 

«Austempering» (а) та Q&P (б)  на відносне подовження сталі 20С2Г2Б 

 

Q&P-обробка за режимом А770Q200P350(5 хв) знизила пластичність 

до δ = 9 % (рис. 4.56,б). Це могло бути пов’язано із малою витримкою, 

недостатньою для початку бейнітного перетворення, внаслідок чого при 

завершальному охолодженні аустеніт перетворився на мартенсит. Це 

припущення підтверджується тим, що після Q&P обробки із довшою 

стадією «Partitioning», або з більш високою температурою витримки 

(400 оС), відносне подовження сталі було значно вищим (16-23 %) вна-

слідок більш активного розвитку бейнітного перетворення. Максималь-

ній рівень δ (17-23 %) був забезпечений Q&P-обробкою із «Partitioning» 

при 400 оС. Це обумовлено як властивостями бейніту, що формується 

при цій температурі, так підвищенням інтенсивності перерозподілу вуг-

лецю між мартенситом і аустенітом із відповідним збільшенням кілько-

сті залишкового аустеніту. Q&P-обробка із аустенітизацією при 900 оС 
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характеризувалась більш низьким рівнем відносного подовження (11-

13 %), при цьому збільшення тривалості «Partitioning» викликало незна-

чне зниження δ. 

Характер зміни ударної в’язкості в залежності від параметрів тер-

мообробки був протилежним до відносного подовження. Після «Aus-

tempering» із нагрівом у МКІ ударна в’язкість була мінімальною 

(KCV+20 = 6,5-12,0 Дж/см2) (рис. 4.57а). Це було обумовлено формуван-

ням цементиту під час бейнітного перетворення. Розташування цемен-

титних карбідів по границях рейок бейнітної -фази суттєво знизило 

ударну в’язкість сталі, і цей негативний вплив не був компенсований 

навіть високим вмістом фериту в структурі. 

 

 
 

 
Рисунок 4.57 – Вплив параметрів термічної обробки за технологіями 

«Austempering» (а) та Q&P (б) на ударну в’язкість сталі 20С2Г2Б 
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 «Austempering» із повною аустенітизацією та бейнітною витрим-

кою впродовж 5-10 хв підвищив ударну в’язкість до 42 - 62 Дж/см2 порі-

вняно із обробкою із МКІ. При довшій витримці в’язкість сталі знизи-

лась до 27 Дж/см2 (А900ІЗО300(20 хв)). Такий характер зміни KCV+20 по-

яснюється тим, що на початковій стадії витримки (5-10 хв) формувався 

низьковуглецевий безкарбідний (в’язкий) бейніт, а з подовженням часу 

витримки до 20 хв, ймовірно, із насиченого вуглецем аустеніту виділя-

лись цементитні карбіди. У разі витримки при 350 оС ці процеси прис-

корились, внаслідок чого виділення карбідів розпочалось раніше, вже 

впродовж 10 хв витримки. 

Вплив параметрів  Q&P обробки на ударну в’язкість представлено 

на рис. 4.57б. Всі режими Q&P-обробки із ТА = 770 оС (окрім режиму 

А770Q200P400(20 хв)) забезпечили ударну в’язкість на рівні 9-18 Дж/см2, 

що в 1,4-1,5 рази вище за аналогічні режими «Austempering». Це може 

бути пов’язано із подрібненням аустенітного зерна пластинами мартен-

ситу, утвореному на стадії «Quenching». Максимальна ударна в’язкість 

дослідженої сталі після МКІ/Q&P обробки (36 Дж/см2) була досягнута 

після режиму А770Q200P400(20 хв) за рахунок збільшення кількості зали-

шкового аустеніту внаслідок його збагачення вуглецем на стадії «Parti-

tioning»; цьому сприяла висока температура та максимальна тривалість 

«Partitioning». Після Q&P-обробки з повною аустенітизацією KCV+20 

становила 31- 46 Дж/см2, що у 2,5-3,4 рази вище за Q&P обробку із аус-

тенітизацією в МКІ. Максимальне значення ударної в’язкості 

(46 Дж/см2) після Q&P-обробки відповідало режиму А900Q235P400(20 хв). 

Вплив параметрів термічної обробки на показники PSE сталі 

20С2Г2Б показаний на рис. 4.58. PSE варіюється в межах 13-20 ГПа∙% 

для «Austempering» та 9,8-20,3 ГПа∙% – для Q&P-обробки. У випадку 

«Austempering» із неповною аустенітизацією максимальні значення PSE 

відповідали режимам з високою температурою ізотермічної витримки 

(А770ІЗО350(20 хв) та А770ІЗО350(20 хв)). Оптимальним режимом 

«МКІ/Q&P» є А770Q200P400(20 хв), який забезпечив PSE = 20,3 ГПа∙%. 

Досягнення високого комплексу механічних властивостей в даних ви-

падках обумовлено формуванням композиційної мікроструктури, що 

складається з бейнітних (мартенситних) рейок α-фази (армуюча функ-

ція), і в’язких прошарків фериту і аустеніту, де останній, ймовірно, пе-

ретворюється на мартенсит при деформації. 
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Рисунок 4.58 – Вплив параметрів термічної обробки за технологіями 

«Austempering» (а) та Q&P (б)  на показник PSE сталі 20С2Г2Б 

 

Досить важливою технологічною характеристикою низьковуглецевих 

TRIP-assisted сталей є здатність до зміцнення під час пластичної деформа-

ції, оскільки остаточний рівень механічних властивостей подібних сталей 

формується при штампуванні металовиробів. Здатність до зміцнення кіль-

кісно оцінювали різницею між межею міцності і межею плинності, а також 

співвідношенням σ0,2/σв. З даних, представлених на рис. 4.53 та 4.54, випли-

ває, що зразки, оброблені із МКІ, значно перевищували за ступенем зміц-

нення зразки, які було аустенітизовано в однофазній області температур. Це 

пояснюються присутністю в структурі перших великої кількості пластич-

них фаз (ферит, аустеніт), які, з одного боку, знижують межу плинності 

(тобто збільшують різницю між σ0,2 і σв), а, з іншого боку, виявляють наба-

гато вищу схильність до деформаційного зміцнення, аніж більш міцні стру-

ктурні компоненти. В разі обробки «МКІ/ІЗО» із температурою витримки 
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300 оС зміцнення сталі під час пластичної деформації складало 317-

349 МПа при відношенні σ0,2/σв = 0,65-0,72. З подовженням ізотермічної 

витримки відношення σ0,2/σв знижувалось, а здатність до зміцнення сталі, 

навпаки, дещо зростала. Підвищення температури ізотермічної витримки 

до 350 оС з витримкою 5-10 хв підвищило ступінь зміцнення до 404-

432 МПа при відношенні σ0,2/σв = 0,55-0,56. Більш тривала витримка (20 хв) 

викликала суттєве зниження ступеню зміцнення сталі до 256 МПа. Ізотер-

мічне гартування за режимом А900ІЗО300 призвело до значного зниження 

здатності сталі 20С2Г2Б до зміцнення (Δσ = 194-299 МПа). Така тенденція 

була характерна й для підвищеної температури витримки (350 оС), при якій 

здатність сталі до деформаційного зміцнення знизилась до Δσ=81-151 МПа.  

 

 

 
Рисунок 4.59 –  Здатність сталі 20С2Г2Б до деформаційного зміцнення 

після «Austempering» з аустенітизацією в МКІ (а) та в однофазній 

області (б) 

 

З даних, представлених на рис. 4.60, випливає, що за ступенем схи-

льності до зміцнення Q&P-обробка із МКІ значно перевершує обробку з 



 

137 

повною аустенітизацією (Δσ = 263-442 МПа і Δσ = 40-133 МПа, відпо-

відно). У випадку «МКІ/Q&P»-обробки максимальну здатність до зміц-

нення мали зразки із короткою витримкою на стадії «Partitioning». Це 

може бути пов’язано з метастабільністю залишкового аустеніту, який, з 

одного боку, знижує межу плинності сталі, а з іншого боку, під час де-

формації зазнає деформаційного мартенситного перетворення, що су-

проводжується суттєвим зростанням межі міцності. Зі збільшенням три-

валості «Partitioning» Δσ знижувалось внаслідок зменшення об’ємної 

частки залишкового аустеніту в міру розвитку бейнитного перетво-

рення. На фінальних етапах витримки здатність до зміцнення сталі зно-

ву підвищувалась, оскільки, незважаючи на зменшення кількості зали-

шкового аустеніту, зростала його стабільність до ДМП внаслідок наси-

чення вуглецем в ході бейнітної реакції. Стабільний аустеніт витримує 

без мартенситного перетворення значну пластичну деформацію, яка до-

ходить до стадії множинного ковзання дислокацій, що супроводжується 

максимальним деформаційним зміцненням гамма-фази [143]. 

 

 
Рисунок 4.60 – Здатність сталі 20С2Г2Б до деформаційного зміцнення 

після Q&P з аустенітизацією в МКІ (а) та в однофазній області (б) 
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Кінетику деформаційного зміцнення досліджували за кривими іс-

тинної деформації та швидкості деформаційного зміцнення (рис. 4.61-

4.64). Для всіх режимів «Austempering» та Q&P із витримкою у МКІ кі-

нетика деформаційного зміцнення мала більш повільний та рівномірний 

характер у порівнянні із режимами з повною аустенітизацією. При ни-

зьких ступенях деформації (ε  0,03) криві ШДЗ як для «МКІ/ІЗО», так і 

для «МКІ/Q&P», проходять через пік, після чого поступово знижуються 

при високих ступенях деформації. Для випадку  «МКІ/ІЗО»-обробки із 

витримкою при 300 оС крива ШДЗ стабілізується на помірному рівні із 

підвищенням деформації  до ε = 0,1, а при більшому ступені деформації 

вона плавно знижується.   

 

 

 
 

Рисунок 4.61 – Криві істинної деформації та ЩДЗ зразків після 

«Austempering» із витримкою при 300 оС (а) та 350 оС (б) (ТА = 770 оС) 
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Рисунок 4.62 – Криві істинної деформації та ЩДЗ Q&P-оброблених 

зразків із «Partitioning» при 350 оС (а) та 400 оС (б)  (ТА = 770 оС) 

 

Для зразків, оброблених за схемою з повною аустенітизацією, на 

ранній стадії деформації (до  = 0,02-0,03) криві ШДЗ знижувались вна-

слідок легкого ковзання дислокацій. Зі збільшенням ступеня деформації 

кількість заблокованих площин ковзання зростала, що викликає посту-

пове збільшення ШДЗ. Максимальна ШДЗ відповідає деформації 

 = 0,08-0,12 (для «Austempering») та  = 0,10-0,12 (для Q&P). При пода-

льшій деформації криві ШДЗ швидко знижувались.  

Представлені вище результати показують перспективність викори-

стання досліджених технологій термічної обробки для підвищення ком-

плексу механічних властивостей низьковуглецевої TRIP-assisted сталі 

20С2Г2Б. Обидві технології дозволяють у значній мірі варіювати влас-

тивостями термообробленої сталі за рахунок раціонального підбору її 

температуро-часових параметрів. Високий комплекс властивостей за-

безпечується формуванням гетерогенної мікроструктури, що складаєть-
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ся з мартенситу, нижнього бейніту, фериту (при обробці з МКІ) і залиш-

кового аустеніту.  

За рівнем властивостей  термооброблена сталь 20С2Г2Б повністю 

відповідає вимогам, що висуваються до високоміцних AHSS сталей 

(Advanced High Strength Steel) першого покоління [144]. Схеми обробки 

із аустенітизацією в МКІ актуальні до застосування в автомобілебудів-

ній галузі при виробництві деталей з підвищеними вимогами до пласти-

чності і здатності до штампування (наприклад, лицьових елементів ку-

зова автомобіля). Схеми із повною аустенітизацією, в свою чергу, мо-

жуть бути корисними при виробництві більш міцних компонентів авто-

мобіля з підвищеними вимогами до ударної в’язкості (наприклад, 

елементи шасі і кріплення бампера). 

 

 
Рисунок 4.63 – Криві істинної деформації та ЩДЗ зразків після 

«Austempering» із витримкою при 300 оС (а) та 350 оС (б) (ТА = 900 оС) 



 

141 

 
Рисунок 4.64 – Криві істинної деформації та ЩДЗ Q&P-оброблених 

зразків із «Partitioning» при 350 оС (а) та 400 оС (б) (ТА = 900 оС) 

 

 

4.4 Вплив легувальних елементів на комплекс механічних 

властивостей та кінетику перетворення залишкового аустеніту 

низьковуглецевих TRIP-assisted сталей  

 

Співставлення механічних властивостей сталей 20С2Г2Б та 

20С2Г2ХФМБ після термічної обробки за однаковими режимами 

«Austempering» та QP-обробки дозволило визначити ступінь впливу 

сильних карбідоутворюючих елементів (Cr, Mo, V) на структуру та вла-

стивості низьковуглецевої TRIP-assisted сталі. Кожна схема термообро-



 

142 

бки включала аустенітизацію при 770 oC або 900 oC впродовж 10 хв.  За 

схемою «Austempering» нагріті зразки витримували при 300 oC або 

350 oC впродовж 20 хв. з подальшим охолодженням на повітрі. За схе-

мою QP зразки були охолоджені до 235 oC (ТA = 900 oC) або 200 oC 

(ТA = 770 oC) з подальшим «Partitioning» при 350 oC або 450 oC впродовж 

20 хв і фінальним охолодженням на повітрі (рис. 4.65). 

 

 
Рисунок 4.65 – Схема термічної обробки сталей 

 

Мікроструктура термічно оброблених сталей зображена на рис. 

4.66-4.67. Після «Austempering» при 350 oC після аустенітизації при 

770 oC утворилась мікроструктура, що складається з полігональних зе-

рен доевтектоїдного фериту та бейнітних ділянок по границях зерен 

(рис. 4.66, а, б). Після «Austempering» від 900 oC структура змінилась на  

бейнітну в сталі 20С2Г2Б (рис. 4.66, в) та бейнітну з невеликою кількіс-

тю фериту – в сталі 20С2Г2ХФМБ (рис. 4.66, г). Схожий  характер мік-

роструктури спостерігався і в зразках, які було піддано QP-обробці (із 

відповідною температурою аустенітизації) (рис. 4.67). 

Зразки, термооброблені за різним технологіям, мали схожу рейкову 

морфологію ділянок, які не відносились до доевтектоїдного фериту. До-

слідження на скануючому електронному мікроскопі показали, що після 

«Austempering» структура таких ділянок являла собою нижній бейніт у 

вигляді пакетів паралельних пластин -фази та невеликої кількості аус-

тенітно-мартенситних конгломератів (рис. 4.68,a). У QP-оброблених 

зразках в цих ділянках було зафіксовано рейковий мартенсит та пласти-

ни нижнього бейніту (рис. 4.68, б).  
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Рисунок 4.66 –Мікроструктура сталей 20С2Г2Б  (а, в) і 20С2Г2ХФМБ 

(б, г,) після «Austempering» за режимами А770ІЗО350 (а, б) та А900ІЗО350 

(в, г) (оптичний мікроскоп) 
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Рисунок 4.67 – Мікроструктура сталей 20С2Г2Б  (а, в) і 20С2Г2ХФМБ 

(б, г) після Q&P обробки за режимами А770Q200P350 (а, б) і A900Q235P350 (в, 

г) (оптичний мікроскоп) 

 

   
 

 
Рисунок 4.68 – Мікроструктура сталі 20С2Г2ХФМБ після 

«Austempering» за режимом A900ІЗО350 (а) та Q&P обробки за режимом 

A900Q235P350 (б) (Ф, НБ, М, Азал – ферит, нижній бейніт, мартенсит, 

залишковий аустеніт, відповідно) (електронна мікроскопія) 
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На рис. 4.69 представлено дифрактограми досліджених сталей. Їх 

відмінною рисою є інтенсивні піки α-Fe та слабкі рефлекси (200) та 

(220), що належать до γ-Fe. Останнє вказує на невелику кількість зали-

шкового аустеніту в структурі зразків (в табл. 4.1 представлена його 

об’ємна частка). Для сталі 20С2Г2Б кількість аустеніту було розрахова-

но для зразків, оброблених за режимами А900ІЗО350(20 хв) та 

A900Q235P350(20 хв), де вона варіювалась в межах 6,0-6,3 %. Для інших 

режимів розрахунок не проводили через дуже низьку інтенсивність пі-

ків гама-фази.  

 

 

 
Рисунок 4.69 – Дифрактограми сталей 20С2Г2Б (a) та 20С2Г2ХФМБ (б) 

після «Austempering» та Q&P обробки 
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Таблиця 4.1  

Об’ємна частка залишкового аустеніту та вміст вуглецю в ньому в 

сталях 

Режим термічної 

обробки 

Сталь 20С2Г2Б Сталь 20С2Г2ХФМБ 

Об’ємна час-

тка Азал, % 

Вміст вугле-

цю в Азал, % 

Об’ємна 

частка Азал, % 

Вміст вугле-

цю в Азал, % 

«Austempering»  

(А770ІЗО350) 
– – 4,4 0,80 

 «Austempering» 

(А900ІЗО350) 
6,0 0,57 5,5 0,78 

QP (A770Q200P350) – – 8,0 0,85 

QP (A900Q235P350) 6,3 0,69 8,7 0,93 

 

Для сталі 20С2Г2ХФМБ об’ємна частка Азал була розрахована для 

усіх режимів обробки. Вона варіювалося в межах 4,4-5,5 % для «Aus-

tempering» та 8,1-8,7 % – для QP обробки. Вміст вуглецю в залишко-

вому аустеніті знаходився в межах 0,78-0,93 %, що в 3,5-5 разів переви-

щує загальний вміст вуглецю в сталі. Залишковий аустеніт в сталі 

20С2Г2Б мав менший вміст вуглецю (0,57-0,69 %). 

Криві деформації зразків при випробуваннях на розтягнення пред-

ставлені на рис. 4.70. Як видно, в усіх випадках зразки деформувались із 

утворенням шийки. Зразки, аустенізовані при 900 оC, демонстрували 

більш виражене зниження навантаження при утворенні шийки, що при-

водило до отримання більшого відносного звуження порівняно з аусте-

нізацією при 770 оC. 

Механічні властивості зразків після «Austempering» наведено для 

обох сталей на рис. 4.71. Після аустенітизації при 770 oC та витримки 

при 350 oC сталь 20С2Г2Б мала σ0,2 = 611 МПа, σв = 867 МПа. Зниження 

температури витримки до 300 oC підвищило показники міцності до 660 

МПа та 1009 МПа відповідно. Сталь 20С2Г2ХФМБ продемонструвала 

дещо нижчі характеристики міцності:  σ0,2 = 482 МПа та σв = 821 МПа 

після витримки при 350 oC та σ0,2 = 565 МПа і σв = 920 МПа – після ви-

тримки 300 oC. Таким чином, сталь 20С2Г2Б показала вищі показники 

міцності для обох температур ізотермічної витримки. При 300 oC сталь 

20С2Г2ХФМБ продемонструвало 1,5-кратну перевагу у відносному по-

довженні: 23 % проти 14 % для сталі 20С2Г2Б. При 350 oC обидві сталі 

мали схоже значення подовження (22-23 %). Відповідно, максимальні 

значення параметру PSE становили: для сталі 20С2Г2ХФМБ – 21 ГПа% 

(при 300 oC); для сталі 20С2Г2Б – 20 ГПа% (при 350 oC). Найбільш іс-
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тотна відмінність у властивостях сталей відноситься до ударної в'язкості 

при кімнатній температурі, значення якої становили 104-202 Дж/см2 для 

сталі 20С2Г2ХФМБ та 14-21 Дж/cм2 для сталі 20С2Г2Б. Таким чином, 

після «Austempering» із 770 oC сталь 20С2Г2Б мала певну перевагу за 

показниками міцності, але значно поступалася за  ударною в’язкістю.  

 

  
   

Рисунок 4.70 – Криві розтягнення сталей 20С2Г2Б та 20С2Г2ХФМБ 

після «Austempering» (а) та QP обробки (б) 

 

Термообробка «Austempering» із аустенітизацією при 900 oC під-

вищила показники міцності в обох сталях (рис. 4.71, б), відношення 

σт/σв також зросло у порівнянні з ТA = 770 oC.  



 

148 

 

 
Рисунок 4.71 – Механічні властивості досліджуваних  сталей 

«Austempering». Аустенітизація при 770 oC (a) та 900 oC (б) (А – сталь 

20С2Г2Б, Б – 20С2Г2ХФМБ) 
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Сталі показали приблизно однаковий рівень міцності з деякою  пе-

ревагою сталі 20С2Г2ХФМБ після витримки при 300 oC та сталі 

20С2Г2Б – при 350 oC. При цьому сталь 20С2Г2ХФМБ мала 1,5-2-

кратну перевагу в пластичності за будь якої температури ізотермічної 

витримки: незважаючи на підвищення міцності, значення δ для сталі 

20С2Г2ХФМБ зросло до 18 % при 300 oC та до 24 % – при 350 oC. Уда-

рна в’язкість була приблизно на однакому рівні. Завдяки більш високій 

пластичності значення PSE сталі 20С2Г2ХФМБ склало 22-24 ГПа%, що 

є майже вдвічі вищим, ніж для сталі 20С2Г2Б. 

Механічні властивості сталей, підданих QP-обробці, показано на 

рисунку 4.72. Після аустенітизації при 770 oC обидві сталі мали прибли-

зно однаковий рівень властивостей. Виключення становила обробка з 

«Partitioning» при 350 oC, за якої сталь 20С2Г2Б мала перевагу в межі 

плинності (на 179 МПа) та в межа міцності (на 69 MПa), але нижчі зна-

чення δ (на 8 %) та PSE (на 5 ГПa%). Що стосується ударної в’язкості, 

то, як і для операції «Austempering», після QP-обробки сталь 

20С2Г2ХФМБ мала суттєву перевагу: у 12,5 рази при 350 oC та 3,4 рази 

– при 350 oC. QP обробка з аустенітизацією при 900 oC значно підви-

щила міцність з відповідним зниженням пластичності та ударної 

в’язкості. У цьому випадку сталь 20С2Г2Б була міцнішою на 250 -

 300 MПa, але менш пластичною (на 4-11 %) ніж 20С2Г2ХФМБ. Остан-

ня показала підвищену ударну в’язкість, однак, ця перевага була мен-

шою, ніж у випадку із аустенітизацією при 770 oC. Найвище значення 

PSE (22 ГПa%) мала сталь 20С2Г2ХФМБ після обробки за режимом 

A900Q235P350. 

Вплив додаткового легування хромом, молібденом та ванадієм на 

механічні властивості TRIP-assisted сталі можна визначити з аналізу ре-

зультатів, представлених на рис. 4.73 у вигляді кореляцій «Межа міцно-

сті-відносне подовження» та «Межа міцності-ударна в’язкість». Як ви-

пливає з рис. 4.72 а, б, більш легована сталь 20С2Г2ХФМБ показала 

краще поєднання міцності та пластичності після термообробки за обома 

схемами. Сталь 20С2Г2ХФМБ (синя крива) мала більш високе подов-

ження при однаковому опорі міцності; це відноситься до діапазону 

σв  ≥ 900 МПа при «Austempering» та до σв ≤ 1000 МПа – при Q&P-

обробці (рис. 4.73, а). 
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Рисунок 4.72 – Механічні властивості сталей після QP-обробки. 

Температура аустенітизації  770 oC (a) та 900 oC (б) (А – сталь 20С2Г2Б, 

Б – сталь 20С2Г2ХФМБ) 
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Крім того, сталь 20С2Г2ХФМБ продемонструвала вищу ударну 

в’язкість за однакової міцності (рис. 4.73,в,г): при «Austempering» – в 

інтервалі σв  800-1000 МПа, при Q&P-обробці – в інтервалі в   850 -

 1100 МПа. Слід відмітити, що сталь 20С2Г2ХФМБ мала більш високі 

значення KCV20
o
C після термообробки при ТA = 770 oC, в той час як сталь 

20С2Г2Б показала кращі значення KCV20
o
C після аустенітизації при 

900 oC. Нарешті, сталь 20С2Г2ХФМБ  мала значну (в 1,5-2 рази) перева-

гу у значенні PSE при однакому рівні міцності в діапазоні σв  900-

1200 МПа (4.73, д), що означає підвищену здатність більш легованої 

сталі до роботи в важких умовах експлуатації. 

Поліпшення комплексу механічних властивостей сталі 

20С2Г2ХФМБ пов'язано із більш високим рівнем легування, що дозво-

ляє формувати багатофазну гетерогенну мікроструктуру з підвищеною 

кількістю залишкового аустеніту. Підвищений на 0,29 % вміст кремнію 

забезпечує більш повне пригнічення виділення цементиту на стадії  ізо-

термічної витримки, сприяючи, тим самим, зростанню вмісту вуглецю в 

аустеніті. У відповідності до рівняння Sverdlin-Ness [145], збільшення 

концентрації вуглецю на 0,1 % приводить до зниження MS на 32 К, що 

відповідає збільшенню об'ємної частки Азал на 4,6 %. Останньому спри-

яє також введення хрому та молібдену, які згідно із рівнянням Sverdlin-

Ness знижують температуру MS на 30 оС та 20 оС на кожний процент 

елементу, відповідно. З урахуванням концентрації Cr і Mo в сталі 

20С2Г2ХФМБ, додаткове зниження MS становить 20,5 K. Відповідне 

збільшення кількості Азал (у разі Q&P-обробки) може бути розраховано 

за рівнянням Koistinen-Marburger (3.9). Приймаючи am = 0,008 [146] та 

ТQ = 20 oC, зростання частки залишкового аустеніту за рахунок знижен-

ня MS на 20,5 оС становить 2,8 %. Крім того, легування хромом та молі-

бденом збільшує міцність гамма-фази через механізм твердорозчинного 

зміцнення [147], що стабілізує аустеніт до фазового перетворення за 

зсувним механізмом.  

Підвищений вміст залишкового аустеніту в сталі 20С2Г2ХФМБ, 

зафіксований для різних схем термообробки (табл. 4.1), сприятливо по-

значився на пластичності та ударній в'язкості сталі. Цей вплив на удар-

ну в'язкість був найбільш очевидним для обробки з аустенізацією при 

770 оС: у цьому випадку сталь 20С2Г2ХФМБ мала значну перевагу пе-

ред сталлю 20С2Г2Б (у 4-8 разів при «Austempering» і в 5-7 разів – при 

Q&P-обробці). Слід відзначити, що при ТA = 770 oC сталь 20С2Г2Б мала 

невисокі значення KCV20
o

C, незважаючи на наявність у структурі підви-

щеної кількості пластичної фази у вигляді фериту.  
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Рисунок 4.73 – Кореляційні залежності «межа міцності – відносне 

подовження» (а, б), «межа міцності – ударна в’язкість» (в, г), «межа 

міцності - PSE» (д) («Austempering» – a, в, д; QP-обробка – б, г, д; А – 

сталь 20С2Г2Б, Б – 20С2Г2ХФМБ) 

 



 

153 

Як випливає з таблиці 4.1, Q&P-обробка забезпечила дещо вищу 

кількість залишкового аустеніту в порівнянні із «Austempering». Мож-

ливою причиною цього є механічна стабілізація аустеніту мартенситом, 

який утворився на стадії «Quenching», до початку перерозподілу вугле-

цю на стадії «Partitioning». Ділянки мартенситу перешкоджали розши-

ренню металу при ГЦК→ОЦК перетворенні (яке супроводжується збі-

льшенням питомого об’єму сталі), що гальмувало утворення -фази при 

бейнітному перетворенні [148].  

Відмінність у рівні ударної в'язкості сталей також може бути пояс-

нена стійкістю залишкового аустеніту до деформаційного мартенситно-

го перетворення. Метастабільність Азал має вирішальне значення для 

пластичності й ударної в'язкості багатофазної сталі, структура якої вмі-

щує фазові складові різної міцності та пластичності [149]. Ударна в'яз-

кість є особливо чутливою до властивостей фазово-структурних складо-

вих структури та кількості Азал, який гальмує розвиток крихкого руйну-

вання сталі. Схильність Азал до ДМП контролюється температурою MД, 

яка залежить, головним чином, від вмісту вуглецю в аустеніті [25]: під-

вищення вмісту вуглецю знижує температуру MД [150], тобто стабілізує 

аустеніт до деформаційного мартенситного перетворення. Більш стабі-

льний аустеніт має уповільнену кінетику ДМП, що запобігає передчас-

ному окрихченню, викликаному швидким перетворенням значної кіль-

кості мартенситу [150]. Оскільки сталі 20С2Г2Б і 20С2Г2ХФМБ відріз-

няються вмістом вуглецю в Азал, вони мають різну кінетику ДМП, що 

впливає на їх механічні властивості. 

Метастабільність Азал при випробуваннях на розтяг аналізували за 

профілем кривих швидкості деформаційного зміцнення (див. розділи 4.2 

і 4.3). Криві ШДЗ для обох сталей показані на рис. 4.74. Вони мають рі-

зні ділянки, які характеризують окремі процеси фазово-структурних пе-

ретворень, ініційованих деформацією. На початковій стадії деформації 

різке підвищення ШДЗ (перша стадія деформаційного зміцнення) змі-

нюється падінням, пов'язаним з кумулятивними взаємодіями дислокацій 

та блокуванням площин їх ковзання [150]. Починаючи з   0,025, стадія 

падіння переходить в стадію зростання (друга стадія деформаційного 

зміцнення), зумовлену реалізацією TRIP-ефекту [151]. Як видно, у всіх 

випадках крива ШДЗ для сталі 20С2Г2Б досягала більш високих макси-

мальних значень, вказуючи на більшу швидкість деформаційного зміц-

нення. Різниця в максимальних значеннях ШДЗ сягали більшої величи-

ни для зразків, оброблених з аустенітизацією при 900 oC (рис. 4.74,б, г), 

що можна пояснити відсутністю доевтектоїдного фериту в ста-

лі 20С2Г2Б.  
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Рисунок 4.74 – Криві швидкості деформаційного зміцнення та істинної 

деформації для «Austempering» (a, б) та QP-обробки (в, г) (А – сталь 

20С2Г2Б, Б – сталь 20С2Г2ХФМБ) 

 

Оскільки залишковий аустеніт в цьому випадку був єдиною в'язкою 

фазою в сталі 20С2Г2Б, то пластична деформація починалась саме в 

ньому, тобто ДМП розвивалось за менших значеннях деформації в порі-

внянні із зразками, що містить доевтектоїдний ферит.  

Крім того, друга фаза зміцнення в сталі 20С2Г2ХФМБ тривала до 

більшого ступеня деформації, що відповідає більш повільній кінетиці 

ДМП. Це сприяло відкладенню в часі досягнення стану пластичної не-

стійкості, за якого в зразку починається формування шийки. Згідно з 

[152], критерієм пластичної нестабільності є досягнення умови 

dσ/dε = σ, що відповідає перетину кривих ШДЗ та істинної деформації. 

Як видно із рис. 4.74, за будь-якого режиму термообробки сталь 

20С2Г2ХФМБ виявляла пластичну нестабільність при більш високих 

ступенях деформації, що сприяло збільшенню рівномірного подовжен-

ня. В сталі 20С2Г2Б залишковий аустеніт перетворювався більш інтен-
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сивно, прискорюючи досягнення стану пластичної нестабільності. При-

чинами різної кінетики ДМП в сталях є більш високе збагачення вугле-

цем залишкового аустеніту в сталі 20С2Г2ХФМБ (через більш високий 

вміст Si), а також зміцнення -твердого розчину за рахунок присутності 

в твердому розчині хрому, молібдену та (у підвищеній кількості) крем-

нію [153].  

Іншою можливою причиною підвищення комплексу властивостей 

сталі 20С2Г2ХФМБ може бути додавання 0,11 % ванадію. Ванадій є си-

льним нітридоутворюючим елементом [154], який зв’язує азот в нітри-

ди, зменшуючи його вміст в кристалічній гратці. Це відповідно збіль-

шує рухливість дислокацій біля вершини тріщини, що перешкоджає її 

легкому розвитку [155]. 

 

4.5 Вплив термомеханічної обробки на механічні властивості 

сталі 20С2Г2ХФМБ 

 

Як було вказано в розділі 1, стандартна технологія виробництва ни-

зьколегованих TRIP-assisted сталей передбачає двостадійну термічну 

обробку («Austempering»), що включає аустенітизацію в МКІ та пода-

льшу ізотермічну витримку в бейнітному інтервалі температур. Ця тех-

нологія дозволяє досягати досить високого комплексу механічних влас-

тивостей в низьколегованих TRIP-assisted сталях з низьким вмістом вуг-

лецю за рахунок створення багатофазної ферито-бейнітної структури з 

підвищеним вмістом залишкового аустеніту. Рівень властивостей TRIP-

assisted сталей можна оптимізувати відносно конкретних умов експлуа-

тації варіюванням мікроструктури шляхом зміни температурних пара-

метрів обробки. Альтернативним шляхом є термомеханічна обробка 

(ТМО), яка полягає у поєднанні процесів пластичної деформації та тер-

мічної обробки. Класична ТМО може передбачати деформацію в трьох 

температурних інтервалах: 1) в аустенітній області при температурі ви-

ще рекристалізації аустеніту; 2) в аустенітній області при температурі 

нижчої за температуру рекристалізації; і 3) у двофазній (α + γ) області 

[156]. В ході пластичної деформації відбувається подрібнення аустеніт-

них зерен повторною деформацією та рекристалізацією, формуються та 

накопичуються дефекти гратки, відбувається формування субзеренної 

структури. Ці процеси регулюються параметрами режиму ТМО та істо-

тно впливають на кінетику перетворення переохолодженого аустеніту 

[157], [158], фазово-структурний стан [159]-[162], і, що особливо важли-

во у випадку TRIP-assisted сталей, на морфологію, об'ємну частку та 

стабільність залишкового аустеніту [163], [164].  
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На даний момент опубліковано низку статей, які присвячено дослі-

дженню впливу параметрів ТМО (головним чином, температури та сту-

пеня деформації), на структуру та властивості низьколегованих TRIP-

assisted сталей [2]-[5]. При цьому більшість робіт зосереджено на сталях 

систем легування С-Si-Mn та С-Si-Mn-Nb, в той час як вплив ТМО на 

структуру та властивості TRIP-сталей більш складних систем легування 

залишається недостатньо дослідженим. Застосування ТМО до комплек-

снолегованої сталі 20С2Г2ХФМБ може потенційно підвищити комплекс 

механічних властивостей (в першу чергу – міцності) за рахунок збіль-

шення дефектності та утворення розвинутої субзеренної кристалічної 

будови фазово-структурних складових сталі.  

Зразки  сталі 20С2Г2ХФМБ піддавали термомеханічній обробці за 

схемою, зображеною на рисунку 4.75 (більш докладно режими обробки 

представлені в таблиці 4.2).  

 

 
Рисунок 4.75 – Графік термомеханічної обробки сталі 

20С2Г2ХФМБ 

 

Аустенітизацію зразків, в залежності від режиму обробки проводи-

ли при  температурах 770 оС, 900  оС та 950 оС з витримкою 10 хв (рис. 

4.76,а). Після нагріву зразки охолоджували обдувом повітря до темпера-

тури деформації (tД), за якої їх піддавали деформації на швидкісному 

гідравлічному пресі (рис. 4.76,б) зі ступенем обтискання 25 %. В залеж-

ності від режиму ТМО деформацію проводили в різних інтервалах тем-

ператур: 1) в однофазному аустенітному (950 оС); 2) в міжкритичному 

(770 оС, 900 оС) із різним співвідношенням аустеніт/ферит; 3) нижче за 

поріг рекристалізації сталі (550 оС). Після деформації зразки впродовж 

2-4 с переносили у ванну з розплавом ПОС-61 (рис. 4.76,в) і витримува-
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ли при 350 оС впродовж 20 хв. Обробка закінчувалась охолодженням 

зразків на спокійному повітрі до кімнатної температури. Для порівняння 

виконували ізотермічну обробку зразків за аналогічними температурними 

режимами, але без пластичної деформації (режими А770ІЗО350(20хв), 

А900ІЗО350(20хв) та А950ІЗО350(20хв), табл. 4.2). Режими з ТМО позначали 

за схемою А…Д…ІЗО…, де Д – температура деформації. 

Таблиця 4.2 

Режими термічної та термомеханічної обробки сталі 20С2Г2ХФМБ 

№ Режими термічної 

(ТО) та термомеханіч-

ної (ТМО) обробок 

Температура 

аустенітизації, 

оС 

Температура 

деформації 

(ТД), оС 

Температура ізоте-

рмічної витримки, 
оС 

1 А770ІЗО350  (ТО)  

770 

–  

 

 

350 

2 А770Д770ІЗО350 (ТМО) 770 

3 А770Д550ІЗО350 (ТМО) 550 

4 А900ІЗО350 (ТО)  

900 

– 

5 А900Д900ІЗО350 (ТМО) 900 

6 А900Д770ІЗО350 (ТМО) 770 

7 А900Д550ІЗО350 (ТМО) 550 

8 А950ІЗО350 (ТО)  

 

950 

– 

9 А950Д900ІЗО350 (ТМО) 900 

10 А950Д770ІЗО350 (ТМО) 770 

11 А950Д550ІЗО350 (ТМО) 550 

 

 

 
а) 

1 
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б) 

Рисунок 4.76 – Устаткування для проведення ТМО: а – піч для 

аустенітизації (1), б – гідравлічний прес (2) та ванна ПОС-61 (3) 

 
На рис. 4.77 наведено вигляд кривих розтягнення оброблених зраз-

ків, які мають класичний вид, характерний для помірно пластичних ма-
теріалів. Крива розтягнення зразка, обробленого за режимом А770ІЗО350 
починається прямолінійною ділянкою пружної деформації, яка перехо-
дить в ділянку рівномірної пластичної деформації із помірним дефор-
маційним зміцненням. Починаючи з точки максимального напруження, 
що відповідає межі міцності сталі, крива розтягнення переходить в ді-
лянку зосередженої деформації, пов’язану із формуванням шийки. Як 
видно із рисунку 4.77,а, ТМО із аустенітизацією при 770 оС значною 
мірою змінила вид кривих розтягнення у порівнянні із ізотермічно гар-
тованим зразком без попередньої деформації.  

Ці зміни пов’язані зі зменшенням протяжності ділянки (2) (що сві-
дчить про зниження пластичності сталі) а також зі збільшенням макси-
мального напруження, яке витримував зразок перед руйнуванням. Кут 
нахилу ділянки (2) до осі абсцис зріс, що вказує на інтенсифікацію де-
формаційного зміцнення сталі. Такий вплив ТМО на вид кривих може 
бути пояснений наклепом доевтектоїдного фериту, що привело до зрос-
тання міцності із відповідним зниженням пластичності. На користь цьо-
го ствердження свідчить і відсутність значного зміцнення сталі після 
ТМО з температурою аустенітизації 900-950 оС (рис. 4.77,б,в), оскільки 
при даних режимах структура сталі перед деформацією майже не місти-
ла доевтектоїдного фериту, наклеп якого мав би вплинути на міцність і 
пластичність сталі.  

2 

3 
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Рисунок 4.77 –  Криві розтягнення сталі 20С2Г2ХФМБ після 

термомеханічної (термічної) обробки із аустенітизацією при 770 оС (а), 

900 оС (а) та 950 оС (в) 
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ТМО із ТA = 900 оС  не знизила протяжність ділянки (2) вздовж осі 
деформації, а ТМО із ТA = 950 оС навіть дещо збільшила її. При цьому на 
кривих зразків без деформації зниження напруження на ділянці (3) є 
більш вираженим у порівнянні із ТМО-зразками, що вказує на збільшення 
поперечного звуження (більш активне формування шійки). Це може бути 
пояснено стабілізацією переохолодженого аустеніту наведенням напруг 
під час ТМО, що викликає його збереження після охолодження та реалі-
зацію TRIP-ефекту при розтягненні (відомо, що TRIP-ефект сприяє збі-
льшенню рівномірного подовження і ускладнює утворення шийки). 

Кінетика деформаційного зміцнення досліджених зразків ілюстру-
ється кривими зміни швидкості деформаційного зміцнення в залежності 
від ступеню деформації. Із порівняння кривих на рис. 4.78,а (які відно-
сяться до аустенітизації при 770 оС), випливає, що ТМО-зразки демон-
струють значно більше деформаційне зміцнення (на ~150 МПа), яке 

триває до більшої деформації (  0,10), однак вони досягають стану 
пластичної нестабільності раніше аніж у недеформованому зразку. При 
цьому температура деформації не впливає кінетику зміцнення ТМО-
оброблених зразків. 

Аналіз кривих ШДЗ зразків, аустенітизованих при 900 оС та 950 оС, 

показав, що поступове підвищення температури аустенітизації викликає 

інтенсифікацію процесів деформаційного зміцнення, що призводить до 

зростання пікових значень ШДЗ. При цьому варто зазначити, що за ТМО 

криві ШДЗ знижувались менш інтенсивно на пізніх стадіях деформації у 

порівнянні із недеформованими зразками В зразках, аустенітизованих при 

900 оС (рис. 4.78,б), деформація при 900-770 оС активізувала кінетику де-

формаційного зміцнення, яке досягало свого максимуму при менших зна-

ченнях деформації із відповідним прискоренням стану пластичної неста-

більності. У випадку деформації при 550 оС деформаційне зміцнення ма-

ло максимально розтягнуту кінетику із досягненням стану нестабільності 

за більшої деформації, аніж в недеформованому зразку.  

У випадку аустенітизації при 950 оС (рис. 4.78,в) усі криві, включно 

із недеформованим зразком, мали приблизно однаковий профіль на ді-

лянці зростання ЩДЗ, однак зразки, деформовані при 770 оС і (більшою 

мірою) 950 оС, відзначились більш розтягнутою зоною зниження із до-

сягненням стану нестабільності за вищих значень деформації. Таким 

чином, при нагріванні у двофазному інтервалі температур ТМО приш-

видшувала формування шийки, а при аустенітизації в однофазній облас-

ті ТМО відтермінує утворення шийки до досягнення більш високих зна-

чень деформації. Можна припустити, що така відмінність пов’язана із 

різницею в кількості залишкового аустеніту та його стабільністю до де-

формаційного мартенситного перетворення. 
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Рисунок 4.78 –  Криві істинної деформації і сталі 20С2Г2ХФМБ після 

термомеханічної (термічної) обробки із аустенітизацією при 770 оС (а), 

900 оС (б) та 950 оС(в) 
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Механічні властивості зразків наведені в таблиці 4.3. З них випли-

ває, що класична термічна обробка за режимом  А770ІЗО350 забезпечила у 

дослідженій сталі максимальну пластичність (δ = 24,7 %, ψ = 35,3 %) 

при достатньо високих значеннях межі плинності і межі міцності, які 

дорівнюють 628 МПа та 933 МПа, відповідно. Це забезпечило досяг-

нення параметру PSE на рівні 23,0 ГПа·%, що є досить високим рівнем 

для низьковуглецевої TRIP-assisted сталі. 

Таблиця 4.3 

Механічні властивості сталі 20С2Г2ХФМБ після ТМО 
№ Режим термомеха-

нічної (термічної) 

обробки 

Межа 

плинності, 

МПа 

Межа 

міцності, 

МПа 

δ, % ψ, % PSE, 

ГПа·% 

Аустенітизація при 770 оС 

1 А770ІЗО350 628 933 24,7 35,3 23,0 

2 А770Д770ІЗО350 713 1074 15,0 30,7 16,1 

3 А770Д550ІЗО350 759 1090 16,6 32,5 18,1 

Аустенітизація при 900 оС 

4 А900ІЗО350 948 1079 21,0 48,8 22,6 

5 А900Д900ІЗО350 930 1138 18,9 42,4 21,5 

6 А900Д770ІЗО350 879 1099 15,7 27,3 17,2 

7 А900Д550ІЗО350 932 1123 17,5 39,2 19,6 

Аустенітизація при 950 оС 

8 А950ІЗО350 1065 1158 19,3 55,0 22,3 

9 А950Д950ІЗО350 957 1151 20,0 44,0 23.0 

10 А950Д770ІЗО350 1063 1223 19,2 45,0 23,5 

11 А950Д550ІЗО350 1070 1217 19,0 48,7 23,1 

 

ТМО за режимами А770Д770ІЗО350 та А770Д550ІЗО350 підвищила міц-

ність сталі на  15 % із досягненням 0,2 та в в межах 713-759 МПа та 

1074-1090 МПа, відповідно. При цьому рівень відносного подовження 

знизився до 15,0-16,6 %, внаслідок чого PSE був зафіксований на рівні 

16,1-18,1 ГПа·%. «Austempering» за режимом А900ІЗО350 очікувано під-

вищив показники міцності відносно А770ІЗО350 до в = 1079 МПа та 

0,2 = 948 МПа при відносному подовженні 21,0 %, що і забезпечило фо-

рмування високоміцного стану із PSE = 22,6 ГПа·%. Попередня пласти-

чна деформація перед режимом А900ІЗО350 не вплинула на 0,2 та незнач-

но (на 2-5 %) підвищила в при зниженні  до 15,7-18,9 %. Відповідно, 

параметр PSE знизився відносно А770ІЗО350 до 17,2-21,5 ГПа·%.  

В цілому ТМО із аустенітизацією у МКІ (tA = 770-900 оС) не забез-

печила істотного поліпшення комплексу механічних властивостей сталі 

20С2Г2ХФМБ, оскільки суттєве (за ТA = 770 оС) або незначне (за 
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ТA = 900 оС) підвищення міцності (0,2 та в зросли на  90-130 МПа та 

на  140-160 МПа, відповідно) супроводжувалось зменшенням пластич-

ності відносно стану після термічної обробки. Як було зазначено вище, 

такий вплив на механічні властивості міг бути обумовлений деформа-

ційним зміцненням фериту під час ТМО. Оскільки охолодження після 

деформації при 550 оС та 770 оС проводили прискорено, ферит залишив-

ся нерекристалізованим.  
При зменшенні кількості фериту до 5 % (за ТA = 900 оС) його дефо-

рмаційне зміцнення майже не вплинуло на межу міцності, яка підвищи-

лась лише на  50 МПа (0,2 навіть дещо знизилась). При цьому, віднос-
не подовження зменшилось на 2-5 %. Можна припустити, що це стало 
наслідком деформаційного зміцнення аустеніту, що знизило його плас-
тичність, спричинило механічну стабілізацію при охолодженні та ви-
кликало ДМП при випробуваннях. Загалом, застосування режиму ТМО 
із нагрівом у МКІ доцільно у випадку обробки виробів, в яких необхід-
но підвищувати рівень міцності при збереженні високої здатності сталі 
до зміцнення під час холодної пластичної деформації. 

У випадку нагріву в однофазну область (950 оС) усі процеси дефо-
рмації при ТМО відбувались лише в аустенітній фазі. Після ТМО за ре-
жимом А950Д950ІЗО350 властивості сталі майже не змінились (у зв’язку з 
високою температурою рекристалізація аустеніту відбулась при перене-
сенні зразків до ванни). У випадку деформації при більш низьких тем-

пературах опір міцності зріс на  50 МПа, а опір плинності та відносне 
подовження залишились практично не змінними. Зростання опору міц-
ності  свідчить про більш інтенсивне деформаційне зміцнення, а збере-
ження при цьому пластичності вказує на те, що це зміцнення відбува-
лось за рахунок TRIP-ефекту (що стало моживим завдяки присутності в 
сталі залишкового аустеніту, механічно стабілізованого пластичною де-
формацією при ТМО). Після ТМО за режимами А950Д770ІЗО350 та 

А950Д550ІЗО350 було досягнуто високий комплекс властивостей: 

0,2 = 1063-1070 МПа, в = 1217-1223 МПа,  = 19,0-19,2 %, PSE = 23,1 -

 23,5 ГПа%. Таким чином, у рамках цього дослідження показано, що 
термомеханічна обробка економнолегованої TRIP-assisted сталі 
20С2Г2ХФМБ за умови раціонального вибору температурочасових па-

раметрів здатна підвищити комплекс властивостей сталі на  5 % у по-
рівнянні із кращими режимами традиційної обробки сталі («Austemper-
ing»). Втім, ефективність ТМО-обробки по відношенню до економноле-
гованих TRIP-assisted сталей інших систем легування може бути ви-
щою. Вирішення цього питання потребує додаткових досліджень, 
особливо в частині вивчення впливу ступеню деформації на процеси 
структуроутворення та фазового зміцнення. 
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5 СТРУКТУРОУТВОРЕННЯ ТА ВЛАСТИВОСТІ 

ВИСОКОВУГЛЕЦЕВОЇ TRIP-ASSISTED СТАЛІ ПРИ 

ІЗОТЕРМІЧНІЙ ОБРОБЦІ 

 

 

Впродовж останнього століття були проведені численні досліджен-

ня абразивної зносостійкості сталей і чавунів. Важливі результати 

отримали І.Н. Богачов та Р.І. Мінц, Б.А. Воїнов, В.І. Дворук, 

В.Г. Каплунм та П.В. Каплун, В.Н. Кащеєв, М.В. Кіндрачук, 

Л.Г. Коршунов, А.В. Макаров, Л.С. Малінов, В.С. Попов і М.М. Бриков, 

М.М. Тененбаум, В.М. Ткачов, R.C.D. Richardson, G.W. Stachoviak, 

A.A. Torrance, J.H. Tylczak, K.-H. Zum-Gar [10], [11], [165]-[170]. Основ-

ну увагу дослідників було зосереджено на зносостійкості мартенситу та 

аустеніту. Абразивна зносостійкість аустеніту залежить від ступеня йо-

го зміцнення при терті і здатності середовища зношування забезпечува-

ти таке зміцнення. Явище деформаційного перетворення аустеніту в ма-

ртенсит під час механічного навантаження широко використовується 

для підвищення зносостійкості деталей машин в умовах абразивного 

зношування. Серед робіт, присвячених вивченню трибологічних влас-

тивостей сталей зі структурою метастабільного залишкового аустеніту, 

слід відзначити дослідження Л. С. Малінова [11], А. П. Чейляха [12], М. 

А. Філіппова [171] та інших. В.С. Поповим та Н.Н. Бриковим [165] про-

ведено широкі дослідження абразивної зносостійкості залишкового аус-

теніту в численних застосуваннях у вогнетривкій промисловості. У ро-

боті [172] запропоновано діапазон оптимального хімічного складу зно-

состійких аустенітних сплавів. Було показано [173], що стан високої аб-

разивної зносостійкості сталі досягається за вмісту вуглецю  1,0 %, 

відповідно, максимальна зносостійкість у сплавах Fe-C фіксується при 

2 % С. У результаті дослідження впливу легування на зносостійкість 

сталей зі структурою нестійкого аустеніту при абразивному зношуванні 

було встановлено, що рівень легування зносостійких сплавів необхідно 

підтримувати на мінімально можливому рівні [174]. Таким чином, ви-

моги до хімічного складу абразивних зносостійких сталей встановлю-

ються наступним чином: сталь має вміщувати сумарно не більше 3-5 % 

легуючих елементів (наприклад, Mn, Cr), вміст вуглецю має забезпечу-

вати температуру МS на рівні 20 oC.  

Прикладом такого підходу є TRIP-assisted сталь, що містить 1,2 % 

C і 3 % Mn. Після гартування від 1000 оС (однофазна γ-область) аустеніт 

практично повністю зберігається в структурі, маючи високу здатність до 

деформаційного мартенситного перетворення при абразивному зношу-
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ванні. Це забезпечує високу зносостійкість сталі після згаданої терміч-

ної обробки, набагато вищу, ніж у високовуглецевого невідпущеного 

мартенситу. Висока здатність аустеніту до деформаційного мартенсит-

ного перетворення є корисною при безударно-абразивному зношуванні. 

Але якщо деталь машини піддається не лише зношенню, а й ударам, не-

стабільність аустеніту може стати вадою. На початкових стадіях ударів, 

до утворення першої тріщини, відбувається початкова пластична дефо-

рмація поверхні. Але після утворення тріщини біля її вершини виникає 

концентрація напружень, під впливом яких відбувається ДМП, і далі 

тріщина швидко поширюється при повторних ударах в крихкому висо-

ковуглецевому мартенситі. Таким чином, висока абразивна зносостій-

кість обертається низькою стійкістю до ударних навантажень. Це знач-

но звужує потенційний діапазон можливого використання високовугле-

цевих низьколегованих сталей як зносостійкого матеріалу.  

У роботах [78], [175] запропоновано використовувати ізотермічну 

обробку залишкового аустеніту високовуглецевих низьколегованих ста-

лей з метою зниження схильності до крихкого руйнування при збере-

женні на достатньо високому рівні абразивної зносостійкості. Високо-

вуглецеві низьколеговані сталі (наприклад, сталь 120Г3) дозволяють 

отримати до 100% залишкового аустеніту після гартування з однофазної 

області. Тому для таких сталей не потрібні ванни з рідкими середови-

щами для ізотермічної обробки аустеніту. Достатньо охолодити їх у во-

ді, далі нагріти в звичайній повітряній печі і витримати при постійній 

температурі необхідний час. При ізотермічній витримці в гартованій (на 

аустеніт) сталі 120Г3С2 відбувається бейнітне перетворення, в ході яко-

го (за досить високого вмісту кремнію в сталі – 1,5-2,0 %) цементит не 

утворюється. Після ізотермічного перетворення структура містить бей-

нітний ферит і аустеніт, який є перенасиченим вуглецем [176], [177]. 

Завдяки збільшенню вмісту вуглецю аустеніт стабілізується і знижуєть-

ся його схильність до деформаційного мартенситного перетворення. Та-

ким чином, вдається усунути катастрофічну крихкість нестабільного 

залишкового аустеніту за рахунок незначної втрати абразивної зносо-

стійкості [78], [175].  

У міру збільшення вмісту вуглецю в аустеніті температура початку 

бейнітного перетворення BS знижується [178], що призводить до необ-

хідності знижувати температуру ізотермічної витримки. Це, у свою чер-

гу, значно збільшує час, необхідний для завершення перетворення, тому 

ізотермічна обробка високовуглецевого аустеніту вимагає точного ви-

значення оптимальних температури та тривалості процесу. Прискорення 

бейнітного перетворення можливе за рахунок отримання невеликої кі-
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лькості мартенситу [179], [180], що забезпечується охолодженням до 

температури на 10 - 20 оС нижче температури початку мартенситного 

перетворення. Цей прийом виявляється особливо ефективним для прис-

корення бейнітного перетворення аустеніту з високим вмістом вуглецю 

(1,2 %). У роботах [179], [180] досліджено кінетику бейнітного перетво-

рення аустеніту TRIP-assisted сталей 120Г3 і 120Г3С2 і показано, що за-

стосування мартенситного перетворення (початкової його стадії) дозво-

ляє досягти зниження часу до завершення перетворення з 50 діб до 

1 доби при температурі витримки 250 оС. Це дає можливість практично-

го використання ізотермічного бейнітного перетворення для покращен-

ня властивостей високовуглецевих низьколегованих сталей.  

Для виготовлення великогабаритних деталей може знадобитися 

зварювання попередньо гартованої високовуглецевої сталі. У роботі 

[181] запропоновано спосіб зварювання таких сталей, зокрема сталі 

120Г3С2. Суть способу – прискорене охолодження тільки-но зварених 

елементів, що є аналогічним до гартування основного матеріалу. Струк-

тура зони термічного впливу (ЗТВ) після зварювання із прискореним 

охолодженням складається із аустеніту, карбідів та мартенситу. У зв'яз-

ку з цим логічно припустити, що ізотермічна обробка виробу після зва-

рювання з прискореним охолодженням при температурі, близькій до 

250 оС, дозволить отримати в ЗТВ структуру бейніту із супутнім поліп-

шенням механічних властивостей. Одночасно бейнітне перетворення 

відбудеться і в основному матеріалі, що також позитивно вплине на йо-

го експлуатаційні характеристики. Оскільки з практичної точки зору 

навіть витримка протягом однієї доби може виявитися неприйнятно 

тривалою операцією, слід зменшити час ізотермічної витримки настіль-

ки, наскільки це можливо. Для цього необхідно дослідити структуроут-

ворення та зносостійкість металу ЗТВ (в сталі 120Г3С2 після її гарту-

вання з прискореним охолодженням) на ранніх стадіях ізотермічної ви-

тримки. Оскільки структура гартованої сталі 120Г3С2 після зварювання 

з прискореним охолодженням ідентична для ЗТВ та інших ділянок ви-

робу, дослідження проводили не тільки на зварних з'єднаннях, але й з 

використанням звичайних зразків сталі 120Г3С2. Метою роботи було 

дослідження зміни мікроструктури сталі 120Г3С2 після гартування від 

900 оС на ранніх стадіях ізотермічної витримки при 250 оС та оцінка аб-

разивної зносостійкості матеріалу в ЗТВ зварювального з’єднання 

120Г3С2 після зварювання з швидким охолодженням у воді. 

Експерименти проводили на зразках, вирізаних із смуги сталі 

120Г3С2 промислового виготовлення завтовшки 5 мм [182]. Хімічний 

склад сталі становив 1,21 % C; 2,56 % Mn; 1,59 % Si; інше – залізо та 
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домішки у допустимих межах. Нагрів під гартування та ізотермічну ви-

тримку проводили в печі опору в повітряній атмосфері. Смуга сталі ро-

змірами 300 х 60 х 5 (мм) була гартована від 900 оС (витримка 30 хв) у 

воду кімнатної температури. Після гартування зі смуги вирізали зразки 

розмірами 25 х 10 х 5 (мм), які піддали витримці при 250 оС впродовж 

1 год, 2 год, 3 год, 6 год і 12 год. Дослідження мікроструктури проводи-

ли за допомогою растрового електронного мікроскопа JEOL JSM-7000F. 

Для вимірювання твердості було використано комп'ютеризований твер-

домір «Wilson Hardness» при навантаженні на індентор 500 г. Твердість 

визначали як середнє із 30 вимірювань. 

Для сталі зазначеного складу температура 900 оС відповідає двофа-

зній області між Ас1 і Асm. Про це свідчить наявність карбідів, що не 

розчинилися при нагріванні (рис. 5.1). Після ізотермічної витримки три-

валістю 1 год (рис. 5.2) у структурі поряд із відпущеним мартенситом 

(1), аустенітом (2) і карбідами (3) спостерігалась певна кількість бейні-

тного фериту (4) характерної голчастої морфології. Таким чином, бейні-

тне перетворення починається в сталі 120Г3С2 не пізніше ніж через 1 

год ізотермічної витримки.  

 

 
 

Рисунок 5.1 – Мікроструктура сталі 120Г3С2 після гартування від 

900 оС (М – мартенсит, А – аустеніт, К – карбід) 
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а) б) 

Рисунок 5.2 – Мікроструктура після ізотермічної витримки 1 год: 

відпущеного мартенситу (1), аустеніту (2), карбідів (3) та бейнітного 

фериту (4); аустеніт із бейнітом (б) [184] 

 

При збільшенні часу витримки до 2 год (рис. 5.3) кількість бейні-

тного фериту в структурі зросла. Необхідно відзначити переважно фор-

мування бейнітного фериту поблизу відпущеного мартенситу (1) (рис. 

5.3, б). В області (2) бейнітний ферит спостерігається у відносно великій 

кількості, в області (3) були присутні лише поодинокі його пластини. Це 

наочно ілюструє роль мартенситу як каталізатора бейнітного перетво-

рення. У структурі матеріалу після витримки 3 год (рис. 5.4) з'являється 

якісно нова структурна складова: відпущений мартенсит (1) з нехарак-

терно вигнутими границями (2) і прилеглими ділянками пластинчастої 

морфології (3). Структура (3) була дуже дисперсною, її чітка ідентифі-

кація була можлива лише при збільшеннях вище 10 тис разів, що дозво-

лило виявити міжпластинчасту відстань менше 100 нм. Ця нанострукту-

ра може бути ідентифікована як columnar bainite [19]. Подальше збіль-

шення часу ізотермічної витримки призводило до зростання кількості 

пластин бейнітного фериту та збільшення площі, займаною нанострук-

турним columnar bainite (рис. 5.5, б). Границі наноструктурованого бей-

ніту в деяких випадках специфічно вигнуті (див. рис. 5.5, б, в), що до-

зволяє візуально відрізнити його від мартенситу. 

Залежність твердості гартованої сталі 120Г3С2 від часу ізотерміч-

ної витримки (рис. 5.7) свідчить про те, що на ранніх стадіях витримки 

(до 1 год) твердість матеріалу знижується, попри очевидний початок 

бейнітного перетворення. Найімовірніше, зниження твердості пов'язане 

з відпуском мартенситу. Збільшення часу витримки очікувано призво-

дить до збільшення твердості, пов'язаного з бейнітним перетворенням. 

За даними робіт [179], [180] подальше збільшення часу витримки також 

призводить до збільшення твердості. 
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а) 

 
б) 

 
в) 

Рисунок 5.3 – Мікроструктура сталі 120Г3С2 після ізотермічної 

витримки (2 год) за різного збільшення: 1 тис. (а), 4 тис. (б), 20 тис. (в) 

(1 – відпущений мартенсит; 2 – множинні пластини бейнітного фериту 

поблизу мартенситу; 3 – поодинокі пластини бейнітного фериту на 

значній відстані від мартенситу) [184] 
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а) 

 
б) 

 
в) 

Рисунок 5.4 – Мікроструктура сталі 120Г3С2 після ізотермічної 

витримки впродовж 3 год за різного збільшення: 1 тис. (а), 8,5 тис. (б), 

35 тис. (в) [184] 
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а) 

 
б) 

 
в) 

Рисунок 5.5 – Мікроструктура сталі 120Г3С2 після ізотермічної 

витримки впродовж 6 год за різного збільшення: 1 тис. (а), 8,5 тис. (б), 

35 тис. (в) (1 – границя наноструктурованого бейніту) [184] 
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а) 

 
б) 

 
в) 

Рисунок 5.6 – Мікроструктура сталі 120Г3С2 після ізотермічної 

витримки впродовж 12 год: 1 тис. (а), 3 тис. (б), 8 тис. (в) [184] 

 



 

173 

 
Рисунок 5.7 – Вплив тривалості ізотермічної витримки при 250 оС на 

твердість сталі 120Г3С2, гартованої від 900 оС [184] 

 

Завершення бейнітного перетворення у цьому випадку відбувається 

через 1-2 доби. Тим не менш, витримка до 6-7 год (не більше 1 робочої 

зміни) може бути достатньою для підвищення механічних властивостей 

та забезпечення експлуатаційної надійності як основного матеріалу, так 

і зварних з'єднань із гартованої сталі 120Г3С2. 

Мікроструктуру ЗТВ у зварних з’єднаннях 120Г3С2 після зварюван-

ня з швидким охолодженням у воді досліджено та наведено в роботах 

[166]. Оцінку абразивної зносостійкості матеріалу ЗТВ зі сталі 120Г3С2 

проводили за схемою «Two-Body Abrasion», згідно з якою циліндричний 

зразок діаметром 2 мм ковзав по поверхні абразивного полотна (Al2O3, 

зернистість 0,6-0,8 мм) під навантаженням 300 г. Зносостійкість оцінюва-

ли коефіцієнтом : 

=mет/mзр, (5.1) 

де mет і mзр – втрата маси еталону (армко-залізо) та експериментально-

го зразку, відповідно. 

 
Відповідно до [183] оптимальна термічна обробка сталі 120Г3С2 

включає гартування від 900 oC і наступну ізотермічну обробку при 
250 oC. Після гартування структура складається із аустеніту та майже 
30% мартенситу; також присутня певна кількість нерозчинених карбі-
дів. Подальша ізотермічна обробка призводить до появи дрібних плас-
тин бейнітного фериту, кількість яких залежить від часу ізотермічної 
витримки. Найперші пластини спостерігаються вже після 1 години ізо-
термічної витримки [184]. 

В процесі нагріву під гартування сталь 120Г3С2 піддається зневуг-
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лецьованню поверхні, глибина якого може сягати 1 мм. Через зниження 
вмісту вуглецю температура початку мартенситного перетворення знач-
но підвищується, тому після гартування в приповерхневих областях, де 
відбулося значне зневуглецювання, з’являється мартенситний шар [18].  

Зразки зі сталі 120Г3С2 товщиною 5 мм гартували від 900 oC, ви-
тримували ізотермічно при 250 oC, а потім зварювали між собою з шви-
дким охолодженням у воді. Мікроструктуру зварного з’єднання з боку 
120Г3С2 показано на рис. 5.8,а. Через швидке охолодження в зоні ЗТВ 
відбувається гартування з формуванням різних зон мікроструктур зале-
жно від пікових температур під час циклу нагрівання в кожній конкрет-
ній точці. У ЗТВ можна виділити чотири різні зони. Зона (1) виникає в 
результаті нагріву сталі до температур однофазної γ-області. Структура 
в цій зоні є майже повністю аустенітною, оскільки температура MS сталі  
після нагрівання до 900 оС близька до 30 oC [179]. Із збільшенням відс-
тані від лінії плавлення температура конкретної зони знижується. Стру-
ктура зони (3) складається із переважно мартенситу, будучи еквівалент-
ною тій структурі, що утворюється після гартування заевтектоїдних 
сталей на максимальну твердість (тобто температура гартування була 
трохи вище критичної точки Ac1). Зона (2) відповідає гартуванню в діа-
пазоні температур між Ac1 і Acm; вона має структуру «аустеніт + марте-
нсит». Чим ближче до лінії плавлення в зоні (2), тим більшою є частка 
аустеніту в структурі сталі. 

Якщо температура нагріву не перевищує Ac1, то під час циклу зва-
рювання фазове перетворення не відбувається (зона (4)). Структура цієї 
зони безпосередньо на межі із зоною (3) містить продукти дифузійного 
розпаду вихідних мікроструктурних складових. Чим більше відстань до 
конкретного шару в межах зони (3), тим нижче пікова температура в 
цьому шарі при зварюванні. Таким чином, в міру віддалення від лінії 
сплавлення мікроструктура зони (4) поступово змінюється від продуктів 
високого відпуску до продуктів низького відпуску і далі – до зони (5), 
де вихідна мікроструктура не змінювалась при зварюванні. 

Маючи інформацію про мікроструктури різних зон у ЗТВ, можна 
визначити профіль відносної зносостійкості матеріалу на різній відстані 
до лінії сплавлення (рис. 5.9). Відносна зносостійкість аустенітної стру-

ктури в зоні (1) ЗТВ знаходиться на рівні  = 4, що відповідає зносостій-
кості сталі 120Г3С2, гартованої від 1000 oC [175]. Якщо температура 
гартування знижується до 900 оС, то після гартування з'являється певна 
кількість мартенситу, що пояснюється меншим вмістом вуглецю в аус-
теніті перед гартуванням і більш високою температурою MS. Залишко-
вий аустеніт стає більш нестабільним, тому відносна зносостійкість ста-
лі 120Г3С2 після гартування від 900 oC є трохи вищою, аніж після гар-
тування від 1000 oC [18]. 



 

175 

 

 
Рисунок 5.8 – Макро- та мікроструктура зварного з’єднання термічно 

обробленої сталі 120Г3С2: макроструктура зварного з’єднання з різними 

зонами ЗТВ (а), мікроструктура термічно неушкодженого осердя зразку 

(аустеніт + відпущений мартенсит + бейнітний ферит + карбіди) (б); 

мікроструктура зневуглецьованого шару (відпущений мартенсит + 

аустеніт) (в) (1 – аустеніт, 2 – аустеніт + мартенсит, 3 – мартенсит, 4 – 

зона високого відпуску, 5 – вихідна структура) 
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Рисунок 5.9 – Зміна коефіцієнту зносостійкості () по ширині ЗТВ в 

зварному з’єднанні сталі 120Г3С2 (попередня термообробка перед 

зварюванням – гартування від 900 oC, ізотермічна витримка при 250 oC; 

після зварювання – охолодження у воді) 

 

Така мікроструктура відповідає зоні (2). Відносна зносостійкість 

поступово зростає до деякого максимуму внаслідок зміни вмісту залиш-

кового аустеніту. Цей максимум відповідає мікроструктурі, яку отри-

мують гартуванням від 900 oC. Очікуване значення відносної зносостій-

кості в точці максимуму становить  = 4,2-4,3. Подальше збільшення 

відстані від лінії сплавлення призводить до зниження пікових темпера-

тур у циклі зварювання, отже, кількість мартенситу поступово збільшу-

ється аж до досягнення зони (3). Відносна зносостійкість невідпущеного 
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мартенситу (евтектоїдного складу) становить  = 2,9 [185], що відпові-

дає зносостійкості в зоні (3). 

Різке зниження відносної зносостійкості відповідає переходу від 

зони (3) до зони (4). Структура зони (4) біля границі із зоною (3) еквіва-

лентна структурі, що утворюється після відпалу сталі (перліт). Відносна 

зносостійкість перліту становить  = 1,4 [181], тобто до такого значення 

зменшується зносостійкість на межі зон (3) і (4). Чим більше відстань 

від зони (3), тим дрібнішим є перліт: мікроструктура поступово зміню-

ється на сорбіт, а потім на троостит; далі йде вихідна структура зони (5). 

Відповідно, зносостійкість зростає від  = 1,4 до рівня, характерного для 

вихідної структури, утвореної гартуванням від 900 oC і подальшою об-

робкою при 250 oC («аустеніт + відпущений мартенсит + бейнітний фе-

рит + карбіди»). Зносостійкість такої мікроструктури дещо вища у порі-

внянні із невідпущеним високовуглецевим мартенситом [175]. 

Сталі з мартенситною структурою широко використовуються як 

абразивно-зносостійкий матеріал. Через високу крихкість невідпущено-

го мартенситу ця мікроструктура неприйнятна для більшості деталей 

машин. Щоб знизити крихкість матеріалу після гартування, необхідно 

принаймні проводити низький відпуск. Низький відпуск знижує твер-

дість і, відповідно, абразивну зносостійкість. Таким чином, відносна 

зносостійкість відпущеного мартенситу є найнижчим практично допус-

тимим рівнем, який позначено на рис. 5.9 як «Прийнятний рівень ε». Усі 

точки в межах ЗТВ з більш високими значеннями ε слід розглядати як 

зону з високою стійкістю до абразивного зношування. Єдиною зоною з 

низькою зносостійкістю є зона, позначена сірим кольором («Low ε»); її 

ширина становить 1,5-2,0 мм. Решта ЗТВ має зносостійкість вище міні-

мально допустимого рівня. Відносна зносостійкість в зонах (1) і (2) є 

навіть вищою, аніж у основного металу. 

Викладені вище міркування дозволяють стверджувати, що зварю-

вання TRIP-assisted сталі 120Г3С2 із швидким охолодженням у воді за-

безпечує ЗТВ з такою ж або навіть вищою зносостійкістю, аніж у базо-

вого термічно обробленого матеріалу. Це дозволяє виготовляти із висо-

ковуглецевій TRIP-assisted сталі 120Г3С2 плоскі зварні елементи вели-

кої площі поверхні, які мають високу абразивну зносостійкість. Єдина 

зона низької зносостійкості має ширину 1,5-2,0 мм і відповідає нагріву 

сталі до високих температур, які, втім, не перевищують температуру 

Ас1. Ця зона не може бути усунена, що пов’язано із реальним профілем 

температури по перетину  зварного з’єднання.  
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ВИСНОВКИ 

 

 

1. Досліджено вплив хімічного складу на кінетику фазово-

структурних перетворень, мікроструктуру та властивості низьколегова-

них низьковуглецевих сталей (0,2 %С), в яких реалізується TRIP ефект. 

Показано, що введення невеликих добавок хрому (0,5-0,6 %), молібдену 

(0,2 %), ванадію (0,10 %) та ніобію (0,04-0,05 %) суттєво поліпшує про-

гартованість та комплекс механічних властивостей Mn-Si сталі. Розроб-

лено хімічний склад та режими термічної обробки TRIP-assisted сталі 

20С2Г2ХФМБ, що забезпечують підвищений для подібних сталей рівень 

механічних властивостей.  

2. Визначено закономірності перерозподілу хімічних елементів при 

витримці сталі 20С2Г2ХФМБ в міжкритичному інтервалі температур. 

Виявлено суттєве збагачення аустеніту марганцем і хромом, а фериту – 

кремнієм. При 770 oC коефіцієнти розподілу Mn, Cr та Si становили 

KMn = 0,38-0,50; KCr = 0,75-0,86 і KSi = 0,90-1,12, відповідно. Найбільш 

активно перерозподілявся марганець, внаслідок чого його вміст в аусте-

ніті перевищував 2,6 рази вміст в фериті. Підвищення температури ви-

тримки у МКІ зменшувало різницю у концентрації хімічних елементів в 

- та -фазах. 

3. Вивчено вплив параметрів термічної обробки за технологіями 

«Austempering» та «Quenching-and-Partitioning» на мікроструктуру та 

механічні властивості TRIP-assisted сталей 20С2Г2Б та 20С2Г2ХФМБ. 

Встановлено, що оптимальне поєднання властивостей досягається в цих 

сталях після реалізації наступних режимів термічної обробки: 

(а) для сталі 20С2Г2Б: 

– «Austempering» за режимами A900ІЗО300(10 хв) або A900ІЗО350(10 хв) 

(в = 1306-1392 МПа,  = 13-14 %, KCV20 =50-62 Дж/см2, PSE = 18 ГПа%); 

– QP обробка за режимами A770Q200P400(10 хв) (в = 873 МПа,  = 

23 %, KCV20 = 36 Дж/см2, PSE = 20,3 ГПа%) або A900Q200P350(10 хв) 

(в = 1384 МПа,  = 13 %, KCV20 = 37 Дж/см2, PSE = 17,3 ГПа%); 

(б) для сталі 20С2Г2ХФМБ: 

– «Austempering» за режимом A900ІЗО350(10 - 20 хв) (в = 1040-

1120 МПа,  = 21-23 %, KCV20 = 95 Дж/см2, PSE = 23,7-23,9 ГПа%); 

– QP-обробка за режимами A900Q235P400(10хв) або A900Q235P400(30хв) 

(в = 1011-1092 МПа,  = 23-24 %, KCV20 = 115 Дж/см2, PSE = 24,0-

25,0 ГПа·%).  
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4. Показано, що найвищий рівень властивостей сталі 20С2Г2ХФМБ 

досягається при формуванні багатофазної структури, що складається із 

безкарбідного бейніту, відпущеного мартенситу (у випадку  QP оброб-

ки), фериту та залишкового аустеніту (6-9 об. %). Залишковий аустеніт 

забезпечує реалізацію TRIP-ефекту за рахунок перетворення на мартен-

сит при деформації, що підвищує деформаційне зміцнення при збере-

женні на високому рівні пластичності та ударної в’язкості сталі.  

5. Визначено, що вибір параметрів термічної обробки TRIP-assisted 

сталі повинен передбачати недопущення формування цементиту на ста-

дії ізотермічної витримки (при реалізації «Austempering») або на стадії 

«Partitioning» (QP). Виділення цементиту по границях феритних плас-

тин бейніту у сукупності із різким зменшенням кількості залишкового 

аустеніту знижує пластичність та зменшує внесок TRIP-ефекту у міц-

ність сталі. Це спостерігається в сталі, легованій Cr, Mo та V, у випадку 

її аустенітизації в МКІ, коли формується велика (до 50 %) частка фериту 

та відбувається пересичення аустеніту вуглецем. 

6. Вивчено вплив термомеханічної обробки за схемою «Гаряча де-

формація (25 % обтиснення) + ізотермічне гартування при 350 оС»  на ме-

ханічні властивості сталі 20С2Г2ХФМБ. Встановлено, що ТМО із аусте-

нітизацією в -області та деформацією при 550 - 770 оС забезпечує підви-

щення в на  50 МПа (до 1217-1223 МПа) при збереженні високої плас-

тичності ( = 19 %) та PSE (23-23,5 ГПа%). ТМО із аустенітизацією в 

міжкритичному інтервалі температур (770 оС) приводить до зростання 

опору міцності на 15 % (до 1074-1090 МПа) з одночасним зниженням 

пластичності у 1,5 рази (з 24,7 % до 15-17 %). 

7. На прикладі високовуглецевої TRIP-assisted сталі 120Г3С2 показа-

но можливість прискорення бейнітного перетворення за рахунок отри-

мання певної кількості мартенситу перед початком ізотермічної витрим-

ки. Встановлено, що сталь 120Г3С2 має високий рівень абразивної зносо-

стійкості за рахунок перетворення метастабільного аустеніту в мартенсит 

при зношуванні. При зварюванні елементів цієї сталі із швидким охоло-

дженням в воді в околошовній зоні формується градієнтна будова, яка 

має практично таку ж саму зносостійкість, що й основний метал. Це до-

зволяє застосовувати TRIP-assisted сталь 120Г3С2 при виготовленні звар-

них з’єднань для захисту великих площ поверхні від абразивного зношу-

вання. 
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