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СТРУКТУРА И СВОЙСТВА ЛЕГИРОВАННЫХ АЗОТОМ И ВАНАДИЕМ
ВЫСОКОУГЛЕРОДИСТЫХ СТАЛЕЙ

Приведены результаты исследований структуры и свойств высокоуглеродистых доэвтектоидных и эв�
тектоидных сталей, легированных ванадием и азотом при циклическом тепловом и силовом воздействии
в зависимости от типа их структуры (перлитной, бейнитной, мартенситной), формы, дисперсности и
распределения частиц цементитной фазы, а также механических испытаний при растяжении и сжа�
тии сталей до и после термоциклирования. Показано, что снижение циклической долговечности легиро�
ванных сталей с исходной мартенситной и бейнитной структурой обусловлено коагуляцией цементит�
ных фаз. Отмечается существенное возрастание циклической долговечности для сталей с исходной
перлитной структурой.

Ключевые слова: высокоуглеродистые легированные стали, термообработка, микроструктура,
термоциклирование, усталостная долговечность, прочность

Введение. Высокоуглеродистые доэвтектоид�
ные и эвтектоидные стали находят широкое при�
менение в качестве конструкционных и триботех�
нических материалов для широкого спектра
изделий машиностроения: железнодорожный

транспорт (рельсы, колеса), тяжелое технологичес�
кое оборудование (прокатные валки, детали транс�
миссий и дробильных машин), сельскохозяйствен�
ная техника (бороны, культиваторы, плуги, цепи
элеваторов), детали узлов других изделий машино�
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строения, эксплуатирующихся в условиях высокой
статической и циклической нагрузки, абразивно�
го и других видов изнашивания.

Известно, что механические и триботехнические
свойства углеродистых сталей в значительной степе�
ни обусловлены морфологией цементитной фазы.
В частности, по износостойкости углеродистые стали
с пластинчатой морфологией цементитной фазы су�
щественно превосходят стали со сферической формой
цементита, а по вязкости разрушения и усталостной
прочности — наоборот, стали со сферическим цемен�
титом имеют преимущество перед сталями с пластин�
чатым цементитом. Так, например, изменение сфери�
ческой формы цементита на пластинчатую повышает
в 1,3–3 раза износостойкость сталей и чугунов [1] и,
в то же время, уменьшает предел усталостной прочно�
сти в 2 раза и более для углеродистых и низколегиро�
ванных сталей и на 15–20 % для чугунов [2, 3].

Микролегирование высокоуглеродистых сталей
азотом и ванадием способно оказывать затормажи�
вающее действие на деградацию их структуры при
циклическом тепловом и силовом воздействиях,
которая в основном происходит за счет процессов
коагуляции цементитных фаз, а также развития вто�
ричной микрохимической и структурной неодно�
родности [4, 5]. Повышение прочностных свойств
высокоуглеродистых сталей обычно достигается
либо изменением их химического состава путем ле�
гирования, либо термической обработкой сталей.

В связи с этим целью работы явилось изучение
закономерностей изменения структуры легирован�
ных азотом и ванадием высокоуглеродистых ста�
лей в процессе циклического механического и тер�
мического воздействий, а также установление
взаимосвязи структуры легированных сталей с их
механическими и триботехническими свойствами.

Материалы и методы исследований. Образцы
высокоуглеродистых сталей с химическим соста�
вом, приведенные в таблице 1, были выплавле�
ны в индукционной печи ИСТ 0.16 с кислой фу�
теровкой тигля под флюсом. Окончательная
концентрация легирующих элементов в сталях
корректировалась добавкой шихтовых материа�
лов в расплав.

Стальные отливки после полного остывания
подвергали противофлокеновому отжигу. С целью
формирования различной исходной структуры (бей�
нитной, перлитной, мартенситной) проведена тер�
мическая обработка сталей по режимам, приведен�

ным в [6]. Термоциклирование образцов с различным
исходным структурным состоянием проводилось на�
греванием до температуры 500 °С с выдержкой в те�
чение 15 мин и последующим охлаждением в воде.
Количество циклических теплосмен — 100.

Рентгеновские исследования образцов вы�
полнялись на дифрактометре D8 ADVANCE
фирмы «Bruker» в CuKα излучении в интервале уг�
лов 2θ = 20–120° с шагом сканирования 0,1 и 0,01° и
выдержкой на точке сканирования 6 с. Атомно�си�
ловая микроскопия — на микроскопе NT�206 (пр�
во ОДО «Микротестмашины», г. Гомель). Механи�
ческие испытания на растяжение (ГОСТ 1497�84)
и сжатие (ГОСТ 25.503�97) проводились на цилин�
дрических образцах на универсальной испытатель�
ной машине INSTRON Satec 300LX. Скорость на�
гружения составляла 2 и 5 мм/мин. Испытания
образцов на усталость проводились по методу сим�
метричного консольного изгиба плоского образца
при заданной амплитуде деформации. Размеры ра�
бочей части образца составляли 45 × 15 × (1,5–1,7)
мм, частота нагружения — 24,7 Гц. Уровень цикли�
ческих напряжений для испытываемых образцов —
400–460 МПа. Триботехнические испытания в ус�
ловиях трения без смазочного материала прово�
дились на автоматизированном трибометре
АТВП, работающем по схеме возвратно�поступа�
тельного перемещения цилиндрического образца
(∅10 мм, высота 8 мм) по пластинчатому контр�
телу, с амплитудой 30 мм. Средняя скорость вза�
имного перемещения составляла ≅0,1 м/с. Удель�
ная нагрузка испытаний составляла 1,5 МПа.
Пластинчатое контртело (90 × 40 × 4 мм) изготав�
ливалось из закаленной стали У8 (780–800 HV 30).
Рабочие поверхности исследуемых образцов и кон�
тртела перед испытаниями подвергались шлифов�
ке на абразивной бумаге с зернистостью М40. В про�
цессе испытаний оценивались коэффициент трения
и величина износа образцов. Оценка величины из�
носа образцов осуществлялась гравиметрическим
методом с использованием аналитических весов
АДВ�200М. Испытания проводились до достижения
10 000 циклов с промежуточными взвешивания�
ми после каждых 1000–2000 циклов. Путь трения
за один цикл испытаний составлял 0,06 м. Общий
путь трения при испытаниях составил 600 м.

Дюрометрические исследования структурных
составляющих сталей 80Г2СФ и 70Г2САФ после
термической обработки и окончательного отпуска

Таблица 1 — Химический состав плавок сталей и их маркировка
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выполнены на микротвердомере ПМТ3�М при на�
грузке 200 г и увеличении × 800.

Экспериментальные результаты и их обсуждеW
ние. Изучено влияние содержания азота и вана�
дия, а также режима термической обработки на
микроструктуру, механические, дюрометрические
и триботехнические свойства доэвтектоидной
(70Г2САФ) и эвтектоидной (80Г2СФ) сталей.

Микроструктура. На рисунке 1 приведены
микроструктуры сталей 80Г2СФ и 70Г2САФ после
различных режимов термической обработки.
Микроструктура стали 80Г2СФ после термичес�
кой обработки на перлит (отжиг при 860 °С с ох�
лаждением в засыпке и отпуск при 450 °С (2 ч)),
представляет собой зернистый троостит с равно�
мерно распределенными дисперсными карбида�
ми железа, аномальными выделениями свобод�
ного феррита (в виде отдельных зерен 7–5 балла)
и точечными неметаллическими включениями
(см. рисунок 1 а). Микроструктура стали 70Г2САФ
после подобной термической обработки на пер�
лит (отжиг при 1000 °С с охлаждением в засыпке
и отпуск при 600 °С (2 ч)) представляет собой

феррито�перлитную смесь с ферритными зерна�
ми 5–6 балла и дисперсными частицами карбида же�
леза в зернах перлита (см. рисунок 1 г). В результате
термообработки стали 80Г2СФ в температурном ин�
тервале бейнитного превращения (отжиг при 860 °С
с охлаждением в печи при 400 °С и отпуск при 450 °С
(2 ч)) сталь имеет микроструктуру мелкоигольчатого
троостита отпуска с незначительным количеством
равномерно распределенных выделений мелкодис�
персных карбидов железа (см. рисунок 1 б).

Более высокие температуры отжига стали
70Г2САФ и повышенная температура отпуска (от�
жиг при 1000°С с охлаждением в печи при 400 °С
и отпуск при 600 °С (2 ч)) приводит к формирова�
нию крупноигольчатого троостита отпуска с рав�
номерно распределенными мелкодисперсными
карбидами железа (см. рисунок 1 д). Предваритель�
ная закалка от 860 °С в масле и отпуск при 450 °С
стали 80Г2СФ приводит к образованию в ней средне�
игольчатого троостита отпуска с незначительными
равномерно распределенными ультрадисперсными
карбидами железа (см. рисунок 1 в). Обработка
на мартенсит стали 70Г2САФ (закалка от 1000 °С
в масле и отпуск при 600 °С в течение 2 ч) приводит
к образованию крупноигольчатого троостита отпус�
ка с отдельными включениями грубоигольчатого
троостита и равномерно распределенными ультра�
дисперсными карбидами железа (см. рисунок 1 е).

Микро� и макротвердость. Результаты изме�
рения микротвердости HV

0,2
 структурных со�

ставляющих сталей 80Г2СФ и 70Г2САФ приве�
дены в таблице 2. Твердость закаленных сталей
80ГС2Ф и 70Г2САФ на уровне HRC 63–57 сви�
детельствует о высокой способности этих сталей
воспринимать закалку. Проведение высокого от�
пуска для закаленных образцов при температуре
600 °С для стали 80ГС2Ф и при температуре 450 °С
для стали 70Г2САФ приводит к понижению твер�
дости до HRC 37 и HRC 34 соответственно.

Уровень этих значений указывает на достаточ�
но высокую устойчивость мартенситной структуры
сталей 80ГС2Ф и 70Г2САФ по сравнению с нелеги�
рованными углеродистыми сталями У7, У8, для ко�
торых высокий отпуск вызывает падение твердости
от HRC 62–64 до HB 187–207. Устойчивость мар�
тенситной структуры сталей 80ГС2Ф и 70Г2САФ
обеспечивают легирующие элементы Mn, V, Cr, N,
которые тормозят распад мартенсита в процессе
высокого отпуска.

Структурно�фазовое состояние. Морфология
поверхности образцов стали 80Г2СФ и 70Г2САФ
после термической обработки и окончательного
отпуска, полученная с помощью АСМ�микроско�
пии, приведена на рисунке 2. В результате рентге�
новских и металлографических исследований ус�
тановлено, что светлые сферические частицы,
расположенные на темном фоне АСМ�изображе�
ний, являются карбидами железа, которые выде�
лились из ферритной матрицы сплава. Таким обра�

Рисунок 1 — Микроструктура стали 80Г2СФ (а, б, в) и 70Г2САФ
(г, д, е) после термообработки для формирования ферритоW

перлитной структуры (а, г), структуры бейнита (б, д) и структуры
мартенсита (в, е) (травление в 1 % растворе азотной кислоты

в этиловом спирте, ××××× 400)

а  б

в  г

д  е
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зом, морфологию микроструктуры в исследован�
ных образцах формирует игольчатое строение
феррита и троостита, а также выделение сферичес�
ких карбидов из ферритной матрицы сплавов. Опре�
деление размера структурных составляющих показы�
вает, что размеры карбидов железа в микроструктуре
образца Б1ПО изменяются в интервале 0,2–1,0 мкм,
в микроструктуре образца Б1БО — 0,2–0,4 мкм,
в микроструктуре образца Б1МО — 0,1–0,5 мкм.

В микроструктуре образца Б2ПО размер карби�
дов варьируется в интервале 0,2–2,0 мкм, в структу�
ре образца Б2БО — 0,2–1,0 мкм, а в микрострукту�
ре образца Б2МО — 0,1–0,5 мкм. Анализ результатов
изменения размеров карбидов железа после распа�
да аустенита, произошедшего в температурном ин�
тервале перлитного, бейнитного и мартенситного
превращений, показывает, что при понижении тем�
пературного интервала распада аустенита в микро�
структуре сталей наблюдается уменьшение разме�
ров карбидов железа от 1,0 до 0,1 мкм.

Результаты исследования зависимости фазово�
го состава сталей 80ГС2Ф и 70Г2САФ от содержа�
ния в них ванадия (0,13 и 0,17 мас.%, соответствен�
но) и азота (0,0037 и 0,01 мас.%, соответственно)
показали, что увеличение концентрации ванадия
и азота в этих сталях приводит к образованию при вы�
соком отпуске избыточной фазы нитрида ванадия VN,
которая способствует измельчению аустенитного зер�
на до 10–11 балла и его стабилизации, а также обеспе�
чивает высокую степень упрочнения феррита.

По результатам рентгеноструктурного анализа
установлено, что смещение температуры распада
аустенита сталей из перлитной области в бейнит�
ную и, особенно, в область мартенситного превра�
щения сопровождается увеличением периода крис�
таллической решетки железа от а = 2,867(8) A
до а = 2,869(1) A для стали 80Г2СФ и от а = 2,868(8) A

Таблица 2 — Микротвердость HV
0,2

 структурных составляющих сталей 80Г2СФ и 70Г2САФ после термической обработки
и окончательного отпуска

Рисунок 2 — Морфология поверхности стали 80Г2СФ (а, б, в)
и 70Г2САФ (г, д, е) после термообработки для формирования
ферритоWперлитной структуры (а, г), структуры бейнита (б, д)

и структуры мартенсита (в, е) (травление в 1 % растворе азотной
кислоты в этиловом спирте, поле сканирования 6 мкм)

а   б

в   г

д  е
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до а = 2,869(4) A для стали 70Г2САФ, при этом сред�
ний размер кристаллитов Feα в стали 80Г2СФ
уменьшается от L= 35 до 28 нм, а в стали 70Г2САФ
от L= 33 до 30 нм.

Механическая прочность. Анализ данных по зна�
чениям модуля упругости Е, условного предела теку�
чести σ

0,2
, временного сопротивления (предела проч�

ности) σ
B
, а также характеристикам пластичности

сталей при растяжении (рисунок 3, таблицы 3, 4) по�
казывает, что в исходном состоянии (без термоцик�
лирования) сталь 80Г2СФ после обработки на мар�
тенсит (Б1МО) и бейнит (Б1БО) характеризуется
более высокими прочностными характеристиками и
низкой пластичностью по сравнению со сталью
70Г2САФ (Б2МО, Б2БО). Диаграммы сжатия сталей

80Г2СФ и 70Г2САФ приведены на рисунке 4. В таб�
лицах 2 и 3 представлены значения условного преде�
ла текучести при сжатии  образцов исследуемых
сталей. Указанное различие, по�видимому, обуслов�
лено более высоким содержанием углерода в стали
80Г2СФ и низкой температурой отпуска. В то же вре�
мя при термообработке на перлит сталь 80Г2СФ
(Б1ПО), напротив, имеет более низкие предел теку�
чести и предел прочности по сравнению со сталью
70Г2САФ (Б2ПО). Повышенные прочностные свой�
ства стали 70Г2САФ в перлитном состоянии (Б2ПО)
могут быть вызваны присутствием в этой стали вы�
сокопрочных нитридов ванадия вследствие более
высокого содержания в ней азота, хрома и ванадия
по сравнению со сталью 80Г2СФ (Б1ПО).

Рисунок 3 — Диаграммы растяжения высокоуглеродистых сталей
при различной исходной структуре до (исх.) и после (терм.) термоциклирования
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Термоциклирование сталей 80Г2СФ и 70Г2САФ
приводит к снижению их прочностных свойств и ха�
рактеристик пластичности. При этом наиболее замет�
ное разупрочнение стали 80Г2СФ регистрируется при
исходном мартенситном (Б1МО) и бейнитном
(Б1БО) состояниях. Термоциклирование стали
80Г2СФ в перлитном состоянии (Б1ПО) не приво�
дит к заметному снижению прочностных и пласти�
ческих свойств этой стали (см. рисунок 3). Сталь
70Г2САФ в перлитном состоянии (Б2ПО) имеет от�
носительно более высокие прочностные характери�
стики по сравнению со сталью 80Г2СФ (Б1ПО).

Термоциклирование стали 70Г2САФ в перлит�
ном состоянии (Б2ПО) сопровождается существен�
ным снижением ее пластических свойств при со�
хранении относительно высоких прочностных
характеристик (см. таблицу 3, рисунок 3). Необхо�
димо также отметить некоторое возрастание зна�
чений модуля упругости сталей 80Г2СФ и 70Г2САФ
после их термоциклирования (см. таблицу 4).

Анализ диаграмм сжатия сталей 80Г2СФ
и 70Г2САФ, приведенных на рисунке 4, и данных
таблиц 2 и 3, в которых представлены значения ус�
ловного предела текучести при сжатии  образ�

цов исследуемых сталей, показывает, что в случае
испытаний на сжатие существенное различие в зна�
чениях  регистрируется после обработки сталей
на бейнит и перлит.

При этом, как и в случае испытаний на растя�
жение, прочностные свойства стали 80Г2СФ в бей�
нитном состоянии (Б1БО) выше, чем у стали
70Г2САФ (Б2БО), а в перлитном состоянии, наобо�
рот, сталь 70Г2САФ (Б2ПО) имеет более высокий
предел упругости по сравнению со сталью 80Г2СФ
(Б1ПО) (см. рисунок 4).

Термоциклирование не приводит к заметно�
му изменению значений условного предела теку�
чести при сжатии для обеих марок сталей (см. ри�
сунок 4, таблицы 2, 3).

Циклическая долговечность. По результатам ус�
талостных испытаний образцов сталей 70Г2САФ
и 80Г2СФ, приведенных на рисунке 5, можно видеть,
что циклическая долговечность сталей зависит от ре�
жима их исходной термической обработки.

Наиболее высокая циклическая долговечность
регистрируется после обработки сталей на мар�
тенситную структуру (Б1МО, Б2МО) и составляет
(7–8,7) · 105 циклов при напряжениях 440–450 МПа.

Таблица 4 — Значения механических свойств высокоуглеродистых сталей с различной исходной структурой после термоциклирования

Таблица 3 — Значения механических свойств высокоуглеродистых сталей с различной исходной структурой без термоциклирования
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Рисунок 4 — Диаграммы сжатия высокоуглеродистых сталей с различной исходной структурой до (исх.)
и после (терм.) термоциклирования

Рисунок 5 — Результаты усталостных испытаний образцов сталей 70Г2СФ и 80Г2СФ в исходном состоянии (исх.)
и после термоциклирования (терм.)

а       б
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Стали с бейнитной структурой (Б1БО, Б2БО) име�
ют долговечность (3,0–4,5) · 105 циклов при напря�
жениях 405–455 МПа. Наиболее низкую долговеч�
ность исследуемые стали имеют после обработки на
перлитную структуру (Б1ПО, Б2ПО). Число циклов
до разрушения сталей с исходной перлитной струк�
турой составляет (0,9–1,1) · 105 циклов при напря�
жениях испытаний 445–450 МПа.

В результате термоциклирования долговечность
образцов сталей с исходной мартенситной структу�
рой (Б1МО и Б2МО) уменьшается в 2,0–2,5 раза
по сравнению с долговечностью образцов сталей,
не подвергнутых термоциклированию. Разброс в зна�
чениях циклических напряжений (400–460 МПа)
для испытываемых образцов обусловлен некоторым
различием в толщинах испытываемых образцов и
неопределенностью места зарождения усталостной
трещины и разрушения образца. Термоциклирование
образцов сталей с бейнитной структурой (Б1БО,
Б2БО) также приводит к снижению их циклической
долговечности в ~2–5 раз по сравнению долговечно�
стью в исходном состоянии (рисунок 5).

В случае сталей с исходной перлитной струк�
турой (Б1ПО, Б2ПО) регистрируется существен�
ное возрастание их циклической долговечности
после термоциклирования (см. рисунок 5 а, б).
При этом наиболее значительное увеличение чис�
ла циклов до разрушения (в 3,6 раза) отмечается
для термоциклированной стали 70Г2САФ (Б2ПО),
имеющей более высокое содержание добавок азо�
та и ванадия. Такое существенное возрастание
циклической долговечности термоциклирован�
ных образцов с перлитной структурой может быть
связано со сфероидизацией перлита в результате
циклической термической обработки (100 циклов:
нагрев до 500 °С, выдержка 30 мин и последующее
охлаждение в воду до 20 °С) [7]. Кроме этого, к возра�
станию циклической долговечности также может
приводить довыделение нитридных и карбидных фаз
в процессе термоциклической обработки сталей.

Триботехнические характеристики. В качестве
триботехнических характеристик, подлежащих
оценке в процессе испытаний, были выбраны ко�

эффициент трения и величина износа по массе.
Полученные результаты триботехнических испы�
таний приведены на рисунке 6.

Можно видеть, что образцы сталей 80Г2СФ
и 70Г2САФ, имеющие перлитную структуру (Б1ПО
и Б2ПО), характеризуются относительно низкой из�
носостойкостью (см. рисунок 6). В частности, значе�
ния интенсивности массового изнашивания состав�
ляют I

q
 = 0,079 мг/м (для Б1ПО) и I

q 
= 0,085 мг/м

(для Б2ПО), а коэффициент трения находится в пре�
делах от f = 0,9 до f = 1,1 (см. таблицу 4). На поверх�
ности трения образцов, прошедших обработку на пер�
лит отпуска, регистрируются следы вырывов, что
свидетельствует о протекании процессов адгезионно�
го взаимодействия между трущимися поверхностями
(рисунок 7). Адгезионное взаимодействие между кон�
тактирующими поверхностями в свою очередь при�
водит к катастрофическому изнашиванию более мяг�
кого материала с перлитной структурой.

Образцы сталей 80Г2СФ и 70Г2САФ с мартен�
ситной структурой (Б1МО и Б2МО) характеризуют�
ся более высокой износостойкостью по сравнению
с образцами с перлитной структурой (см. рисунок 6).
В процессе триботехнических испытаний образцов
стали 80Г2СФ и 70Г2САФ, прошедших обработку
на мартенсит отпуска, на поверхности трения реги�
стрируются участки вырывов и усталостного вык�
рашивания (см. рисунок 7). Такой вид изнашива�
ния характерен для материалов, в которых работа

Рисунок 6 — Зависимость массового износа сталей 70Г2САФ
и 80Г2СФ, прошедших термическую обработку по различным

режимам, от пути трения

Рисунок 7 — Структура поверхности трения образцов сталей
80Г2СФ (а, б, в) и 70Г2САФ (г, д, е) после термообработки

для формирования ферритоWперлитной структуры (а, г),
структуры бейнита (б, д) и структуры мартенсита (в, е), ××××× 200

а  б

в  г

д  е



45

ТЕХНОЛОГИЧЕСКАЯ МЕХАНИКА

зарождения трещины является пониженной. Ин�
тенсивность массового изнашивания сталей
80Г2СФ (Б1МО) и 70Г2САФ (Б2МО) со структу�
рой мартенсит отпуска составляет I

q
 = 0,043 мг/м

(при f = 0,9–1,1) и I
q
 = 0,051 мг/м (при f = 0,8–1,0)

соответственно (таблица 5).
Для образцов сталей с бейнитной структурой

(Б1БО и Б2БО) в результате триботехнических испы�
таний регистрируется максимальная износостойкость
по сравнению со сталями с исходной перлитной и мар�
тенситной структурой (см. рисунок 6). Интенсивность
массового изнашивания образцов Б1БО и Б2БО со�
ставляет I

q
 = 0,027 мг/м и I

q
 = 0,031 мг/м соответствен�

но (см. таблицу 4). При этом коэффициент трения для
образца Б1БО составляет f = 0,9–1,1, а для образца
Б2БО находится в пределах от f = 0,8 до f = 1,0
(см. таблицу 4). Такая высокая износостойкость об�
разцов сталей с бейнитной структурой связана с их по�
вышенной трещиностойкостью (см. рисунок 7).

Таким образом, в результате проведенных трибо�
технических исследований установлено, что наибо�
лее высокой износостойкостью обладают высокоуг�
леродистые стали 80Г2СФ и 70Г2САФ, прошедшие
обработку на бейнит отпуска.

Выводы. Результаты измерения микротвердости
образцов сталей 80Г2СФ и 70Г2САФ показали, что
закаленные стали 80Г2СФ и 70Г2САФ обладают боль�
шей устойчивостью мартенситной структуры по срав�
нению с нелегированными углеродистыми сталями.
Увеличение концентрации ванадия и азота в составе
сталей 80ГС2Ф и 70Г2САФ приводит к образованию
в них при высоком отпуске избыточной фазы нитри�
да ванадия VN, которая способствует измельчению
аустенитного зерна и обеспечивает высокую степень
упрочнения феррита.

Результаты рентгеноструктурного анализа пока�
зали, что смещение температуры распада аустенита
сталей из перлитной области в бейнитную и в об�
ласть мартенситного превращения сопровождается
увеличением периода кристаллической решетки
железа, а размер карбидов железа после распада аус�
тенита, произошедшего в температурном интерва�
ле перлитного, бейнитного и мартенситного превра�

щений, при понижении температурного интервала
уменьшается от 1,0 до 0,1 мкм.

Установлено, что в исходном состоянии (без тер�
моциклирования) сталь 80Г2СФ (Б1) после обработ�
ки на мартенсит и бейнит характеризуется более
высокими (~1,3 раза) прочностными характерис�
тиками и низкой (~2 раза) пластичностью по
сравнению со сталью 70Г2САФ (Б2), что, предпо�
ложительно, обусловлено более высоким содержа�
нием углерода в стали 80Г2СФ. В то же время сталь
80Г2СФ после обработки на перлит имеет более
низкий (~1,1 раза) предел текучести и предел проч�
ности (~1,25 раза) по сравнению со сталью 70Г2САФ,
что, по�видимому, связано с повышенным содержа�
нием в последней азота и ванадия. Термоциклирова�
ние сталей 80Г2СФ и 70Г2САФ приводит к сниже�
нию их прочностных свойств и характеристик
пластичности. При этом наиболее заметное разупроч�
нение стали 80Г2СФ регистрируется при исходном
мартенситном (на 15 %) и бейнитном (на 6 %) состо�
яниях. Прочностные свойства сталей с исходным
перлитным состоянием при термоциклировании
практически не изменяются.

Установлено, что наиболее высокая цикличес�
кая долговечность регистрируется после обработки
сталей на мартенситную структуру и составляет
(7–8,7) · 105 циклов при напряжениях 440–450 МПа.
Стали с бейнитной структурой имеют долговечность
(3,0–4,5) · 105 циклов при напряжениях 405–455 МПа.
Наиболее низкую долговечность исследуемые
стали имеют после обработки на перлитную
структуру. Термоциклирование приводит к сни�
жению циклической долговечности сталей с ис�
ходной мартенситной и бейнитной структурой,
а также к существенному возрастанию цикличес�
кой долговечности сталей с исходной перлитной
структурой. Возрастание сопротивлению разру�
шению при циклическом нагружении термоцик�
лированных сталей с перлитной структурой мо�
жет быть связано со сфероидизацией перлитной
структуры, а также дополнительным выделени�
ем карбидных и нитридных частиц в процессе
термоциклической обработки.

В результате проведенных триботехнических
исследований, установлено, что наиболее высокой
износостойкостью обладают легированные вана�
дием и азотом высокоуглеродистые стали 80Г2СФ
и 70Г2САФ, прошедшие предварительную обра�
ботку на бейнит.

Работа выполнена в рамках договора БРФФИ
№ T13K�049.
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The results of investigations of structure and properties tensile and compressive of high�carbon hypoeutectoid and
eutectoid steels in the conditions of cyclic thermal and force action depending on the type of structure (pearlite,
bainite, martensite), shape, dispersion and cementite particle distribution are given. It is shown that the reduction in
cyclic durability of steels with martensite and bainite structure due to of coagulation of cementite phases. There is
a significant increase the thermal cycling durability of the steels with pearlite structures.
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