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Аннотация: Основные эксплуатационные и технологические свойства сталей определяются их легированием. Легирование позволяет достигать необходимую прокаливаемость, упрочнение твердого раствора, упрочнение за счет дисперсности второй фазы, измельчение зерна. Легирующие элементы обеспечивают устойчивость к коагуляции частиц второй фазы (карбидов). В частности, прочность, вязкость, теплостойкость прямо зависят от количества и дисперсности карбидов, их устойчивости против коагуляции при нагреве, а также от элементов тонкого строения структуры: величины блоков, уровня микро искажений, плотность дислокаций и степень их закрепления. В статье изучено влияние легирующих элементов к структуру и свойства стали.
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Основные эксплуатационные и технологические свойства сталей определяются их легированием. Легирование позволяет достигать необходимую прокаливаемость, упрочнение твердого раствора, упрочнение за счет дисперсности второй фазы, измельчение зерна. Легирующие элементы обеспечивают устойчивость к коагуляции частиц второй фазы (карбидов). В частности, прочность, вязкость, теплостойкость прямо зависят от количества и дисперсности карбидов, их устойчивости против коагуляции при нагреве, а также от элементов тонкого строения структуры: величины блоков, уровня микро искажений, плотность дислокаций и степень их закрепления.  

 Большинство элементов, применяющиеся для легирования конструкционной стали, образуют с углеродом карбиды, стойкие при относительно высоких температурах. К ним относятся никель, хром, молибден, марганец, титан, ванадий, вольфрам и др. Скорость превращения эвтектоида, легированного этими элементами, много меньше скорости превращения перлита в углеродистой стали. Поэтому при индукционном нагреве превращение протекает в некотором интервале температур и температура окончания процесса может оказаться выше на несколько десятков градусов.

Повышение износостойкости и уменьшение разупрочнения сталей достигается введением 3 – 5 % карбидообразующих элементов, для увеличения прокаливаемости и измельчения зерна вводят никель и хром. В этом случае в стали образуются не только карбиды типа М23С6, но и М3С, М7С3, М6С, М2С, МС. Так как коагуляция карбидов происходит после распада мартенсита, растворения мелких карбидов типа М3С, то повышение устойчивости  к коагуляции связывают с образованием карбидов МС (VC) и М2С ( Мо2С или W2С). Несколько меньше устойчивость карбидов типа М6С (Fe3Mo3C). Еще устойчивы к коагуляции карбиды типа М7С3 и М23С6  (Сч7С3 и Сч23С6).

При нагреве доэвтектоидной стали кроме процесса превращения перлита в аустенит должен произойти процесс перехода в аустенит структурно свободного феррита. Это диффузионный процесс, он протекает под влиянием углерода, диффундирующего из начальных участков аустенита, имеющих высокую концентрацию углерода. Общие закономерности превращения структурно свободного феррита в аустенит те же, что и превращения перлита.
Металлографические исследования стали 40Х, предварительно закаленной с различных температур, показали, что в начале образования аустенита при новом α – γ -  α превращении имеет место развитие вторичной внутризеренной текстуры.

Предварительно закаленные с различных температур образцы подвергали нагреву до межкритического интервала температур 760°С. После такого нагрева проводилась закалка образцов. Места образования аустенита испытывали мартенситное превращение. Участки, не испытавшие α – γ  превращение имели структуру ферритно-цементитной смеси (рис. 1). В начале аустенит образуются внутри бывших аустенитных зерен. Если по границам бывших аустенитных зерен образование новой γ – фазы не является ориентированным, то внутри исходного зерна аустенит ориентирован. Внутри исходного зерна аустенит имеет пластичную форму в виде удлиненных эллипсоидов, повторяющих первичную внутризеренной текстуры. Формирующийся аустенит строго ориентирован и имеет форму пластин (рис.1 б). Рост новой γ – фазы происходит за счет слияния вновь образующихся пластин  (рис.1 в). Формирующиеся аустенитные зерна до полного слияния еще не представляет собой единое зерно. Хорошо наблюдается внутри пластин границы слабой травимости, представляющие собой границы очень мелких зерен и фрагментов с малыми углами разорентировки  (рис.1 г).
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Рис.1. Микроструктура стали 40Х после предварительной закалки с различных температур, повторного нагрева 760°С и закалки, 

а – предварительная закалка 870°С, б - 1000°С, в - 1150°С, г - 1200°С. А-   участки зернограниченного образования аустенита, Б – участки формирующегося, В – сформировавшийся. 
Очевидно, что истинное обновление структуры при α – γ -  α превращении возможно, когда исчезают следы вторичной внутризеренной текстуры. Можно предположить, что в случае двойной закалки с промежуточным отпуском, в отличие от исходной нормализации, рекристаллизация аустенита протекает быстрее и уровень дефектности кристаллического строения определяется только его уровнем в исходном состоянии.[1]
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                           Рис.2.   Температуры предварительной закалки, °С

Изменение физической ширины рентгеновский линии интерференции (220) в зависимости от температуры закалки стали 40Х: 1 – отпуск 240°С, 2 - 350°С, 3 - 400°С, 4 - 450°С, 5 - 500°С, 6 -550°С, 7 - 600°С. 
В целом уровень дефектности кристаллического строения после второй фазовой перекристаллизации и закалки определяется рядом факторов: результатами мартенситного превращения при второй эакалке, наследование элементов исходного субмикростроения при  α – γ -  α превращении, дополнительными микро искажениями решетки вследствие сохранения вторичной внутризеренной структуры  [2]. 

После окончательного отпуска выше 450°С уровень дефектности решетки мало зависит от температуры предварительной закалки. Однако наблюдается четкое влияние промежуточного отпуска. Введением промежуточного отпуска 450°С и выше перед проведением второй закалки обеспечивает высокий уровень плотности дислокаций после окончательной термической обработки (рис. 1).

Сохранение зависимости уровня дефектности кристаллического строения от температуры предварительной термической обработки свидетельствует о наследовании элементов исходного субмикростроения. Достаточно высокий уровень плотности дислокаций свидетельствует, что наблюдаемый в результате повторной закалки прирост плотности дислокаций обусловлен не только прямым наследованием дислокаций. Очевидно, чем выше уровень наследуемых дислокаций, тем больше активизируется генерация дислокаций в процессе α – γ  превращения при охлаждении во второй закалки.
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Рис.3.Температуры предварительной закалки, °С

Изменение периода решетки стали 40Х в зависимости от температуры предварительной закалки. 

Рентгеноструктурный анализ показывает, что повышение уровня дефектности кристаллической решетки, рост плотности дислокаций происходит вследствие дробления блоков мозаики и роста микро искажений кристаллической решетки.

Как при проведении термической обработки с различных температур нагрева, так и после повторной фазовой перекристаллизации помимо описанных нами структурных и фазовых изменений наблюдается различная растворимость тугоплавких примесных фаз. Другими словами в зависимости от режимов первичной обработки и термической предыстории стали можно после окончательной термообработки можно ожидать различную легированность твердого раствора. Таким образом, период решетки α  фазы будет зависеть от остающегося в ней углерода и легирующих элементов. Так как при температурах отпуска выше 200°С влияние таких элементов, как Cr, Mo, V, Si на замедление диффузии углерода уже значительно [3], наблюдается определенная закономерность периода решетки в зависимости от термической предыстории стали. Период решетки  α - фазы легированных сталей зависит от температуры предварительной закалки и он минимален, если она составляет 1150 °С (рис.3). Это особенно отчетливо наблюдается, если после второй закалки произвести только низкий отпуск.  Это происходит потому, что с ростом температуры предварительной закалки происходит более полное растворение как легирующих элементов, так и труднорастворимых примесных фаз. Соответственно при промежуточном отпуске тип и размеры выделяющихся карбидов, карбонитридов будут различаться. Следовательно, вторая закалка будет проходить в условиях различия как исходной фазы, так и ее размеров. Поэтому при окончательном отпуске период решетки меняется самым различным образом. Однако несмотря на вышеуказанное есть общие закономерности: минимальный период решетки α – фазы всегда приходится на температуру предварительной закалки 1150 °С и это закономерность сохраняется до температуры окончательного отпуска 600°С. Следовательно, можно предположить, что до самых высоких температур отпуска часть атомов углерода находится в твердом растворе, так как при предварительной закалке 1150°С часть атомов углерода находится на дислокациях, то период решетки  α – фазы здесь наименьший. Это объясняется тем, что с повышением температуры нагрева увеличивается растворимость углерода и других примесей в аустените и достигается более полная его гомогенизация.

Известно, что чем выше степень переохлаждения аустенита, тем больше степень его раздробления при охлаждении. 
Испытание образцов на абразивному износу показало, что существует определенная связь между плотностью дефектов кристаллической решетки и величиной абразивного износа исследованных сталей. Таким образом, исходная высокотемпературная нормализация, как предварительная операция термической обработки, может быть использована для улучшения эксплуатационных свойств стали.
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