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摘 要：系统研究了V含量（0.1wt%，0.2wt%）对不同热处理状态（调质态和加速脆化态）超纯净30Cr2Ni4MoV转子钢碳

化物和力学性能的影响。结果表明，两种调质态合金钢都具有同样的板条马氏体组织特征以及碳化物类型（包括M23C6、

M2C和MC）和尺寸。但0.2V钢析出了更多尺寸细小、富V的MC碳化物，细化了合金钢的原始奥氏体晶粒尺寸，通过沉淀

强化和细晶强化作用，将屈服强度提高了147 MPa。加速脆化热处理后，合金钢的微观组织和碳化物类型不变，仅碳化物尺

寸略有粗化，从而导致合金钢的屈服强度稍有下降。V含量增加后，由于析出了更多的MC碳化物，对位错的阻碍作用增

强，造成裂纹扩展临界应力σf的下降，使得裂纹更易萌生和扩展。因此，0.2V钢的韧脆转变温度相较于0.1V钢提高了21 ℃。
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1　引 言

汽轮机转子是火电与核电领域的关键结构件之一，

其中低压转子不仅要在 350 ℃以上的环境下长期运行，

同时因高速转动还要承受较大的离心力和扭矩，这种严

苛的服役条件要求低压转子用钢必须具有强度高、韧性

好 、长期服役后组织和性能稳定性好等特点[1]。

30Cr2Ni4MoV钢由于具有良好的强韧性匹配，常用于制

造大功率汽轮机的低压转子和主轴等大型锻件[2]。

30Cr2Ni4MoV转子钢通常采用调质处理获得回火板条

马氏体组织，一方面利用固溶强化（如C的间隙固溶强化

等）、位错强化和第二相（如M23C6和MC等）析出强化等

获得较高的强度；另一方面由于板条马氏体的亚结构丰

富（包括原始奥氏体晶粒、Packet、Block和Lath等），其含

有大量的大角度晶界（HAGBs），这种HAGBs在冲击断

裂过程中可以有效阻碍裂纹扩展，从而获得良好的冲击

韧性[2–3]。汽轮机转子在高温下长期服役时，常会出现冲

击韧性显著下降的现象，表现为韧性向脆性的转变，从而

造成转子钢因脆性断裂而失效，其断裂模式往往呈现沿

晶开裂的特征[4]。转子钢冲击韧性的好坏可用韧脆转变

温度（fracture appearance transition temperature，FATT）来

表征，FATT越低，韧性越好。而高温长期服役（或时效）

后转子钢冲击韧性的变化可用韧脆转变温度的变化

ΔFATT 表示，ΔFATT 越大，说明材料的脆化敏感性越

高[4–5]。如 30Cr2Ni4MoV 转子钢在长期时效后 ，其

ΔFATT可达 200 ℃以上[6]，ΔFATT的显著提高通常认为

与杂质元素P、As、Sn和Sb等在时效过程中向晶界的偏

聚有关[7]，而Mn、Si元素与上述杂质元素间的协同偏析

又加速了这种脆化作用[6]。因此，对于 30Cr2Ni4MoV转

子钢而言，包括Mn、Si在内的上述元素被认为是杂质元

素，一般用 J因子（J=(Si+Mn)(P+Sn)×104）来衡量这些元

素含量的高低，J因子越小，则合金钢的脆化倾向越小[1]。

低杂质元素含量（Si、Mn、P和Sn等）的 30Cr2Ni4MoV转

子钢的 J因子一般小于10，其时效脆性倾向小，被定义为

超纯净转子钢[1]。因上述杂质元素含量要求较高，超纯

净30Cr2Ni4MoV转子钢的冶炼制备难度显著提高[5]。但

在科技工作者的努力下，我国采用超纯净30Cr2Ni4MoV

转子钢制备大型转子锻件已经实现了工业化生产[8]。

V作为超纯净 30Cr2Ni4MoV转子钢中重要的微合

金化元素，通过形成含V碳化物的沉淀强化和细晶强化

共同作用提高了合金钢的强度[9]。然而，V 对超纯净

30Cr2Ni4MoV转子钢微观组织和力学性能的影响机制

并未见报道，尤其是对超纯净30Cr2Ni4MoV转子钢韧脆
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转变温度FATT的影响并不清楚。已有的研究表明，V元

素对合金钢的强韧性具有较大的影响[9–11]。如Michaud

等人[10]研究发现AISI H11钢中V元素通过生成富V的

MC碳化物，能够起到良好的沉淀强化效果，同时还能有

效地细化原始奥氏体晶粒尺寸，有利于合金钢的强韧性。

Huang等人[11]也发现适量的V元素（0.15wt%）能同时提

高 4Cr5Mo2V钢的强度和韧性，而当V含量较高时则会

严重损害合金钢的冲击韧性。研究人员在不同合金钢体

系中均发现了类似的规律，即较高的V含量对冲击韧性

不利[9,11–13]。如当 V 含量由 0.1wt%提高到 0.3wt%时，

718H模具钢的冲击功降低了33 J，作者认为V含量提高

后会增加含V碳化物的数量，而较多的碳化物会通过钉

扎位错导致位错迁移能力降低，从而造成冲击功下降[9]，

在Fe-Cr-Ni-Mo钢中也观察到了同样的现象[12]。进一步

提高V含量，在添加1.25wt% V的4Cr5Mo2V钢中，大量

的V元素会加速MC碳化物的粗化，导致冲击性能的进

一步恶化，冲击功急剧降低到26 J[13]。由此可见，V元素

对不同合金钢的碳化物和力学性能的影响机制会有不

同。因此，有必要对超纯净30Cr2Ni4MoV转子钢中V的

作用机制进行系统研究。

本实验选取了 2 种 V 含量的超纯净 30Cr2Ni4MoV

转子钢作为研究对象，系统研究调质处理和加速脆化 2

种状态实验钢的微观组织和力学性能变化，利用扫描电

镜（SEM）、透射电镜（TEM）和原子探针层析技术（APT）

等相结合的方式重点分析含V碳化物的类型、尺寸、分布

及其成分变化等，以揭示V对超纯净30Cr2Ni4MoV转子

钢碳化物析出行为的影响机制及其对力学性能（尤其是

冲击韧性）的影响。

2　实 验

本实验设计了2种V含量（0.10wt%和0.20wt%）的超

纯净30Cr2Ni4MoV转子钢，依据V含量的不同分别标记

为0.1V和0.2V。冶炼采用真空感应炉进行熔炼，浇铸成 

25 kg的铸锭。为了获得超纯净转子钢，冶炼所用原料均

为高纯金属，如采用的本溪纯铁，其 Si、Mn含量分别为

0.01% 和 0.02%，而 S、P 等杂质元素含量均不超过         

30 μg/g。表 1为冶炼实验钢的化学成分，可见 2种实验

钢中 Si、Mn含量得到严格控制，均不超过 0.04%。杂质

元素P、Sn含量分别不超过0.007%和0.002%，计算可得2

种实验钢的 J因子分别为 3.5和 6.3，符合超纯净转子钢

的定义。2种实验钢的主要合金元素C、Cr、Ni、Mo等含

量基本相当，而0.1V和0.2V钢中的V含量分别为0.11%

和 0.20%，以研究V含量变化对实验钢组织和力学性能

的影响。

浇铸的铸锭经过扒皮处理后，在 1150 ℃下进行热

锻，然后热轧成12 mm厚的板材。从热轧的板材上切取

合适尺寸的试样进行调质热处理，其中淬火工艺为：

1000 ℃保温 1 h，水淬；回火工艺为：600 ℃保温 50 h，水

冷（water cooling，WC）。由于30Cr2Ni4MoV转子钢的脆

化现象通常发生在时效5000 h后，为了缩短实验时间，一

般采用加速脆化热处理来研究转子钢的脆化现象。图1

所示为实验钢的调质热处理和加速脆化热处理工艺示意

图 ，经这 2 种工艺处理后的实验钢分别记为 QT

（quenching and tempering）和SC（step cooling）钢，其中加

速脆化热处理是在回火保温完成后，逐级炉冷到不同温

度下分别保温不同时间，最后炉冷（furnace cooling，FC）

至室温，从而获得加速脆化态实验钢。在热处理后的板

材上沿轧制方向取样，加工成标准的棒状拉伸和Charpy-V

型缺口冲击样品。棒状拉伸试样的螺纹段直径 10 mm，

平行段直径 5 mm，利用TSE 105D微机控制电子万能试

验机进行室温拉伸试验，拉伸速率为 0.5 mm/min（屈服

前）和 3.5 mm/min（屈服后）。冲击试样尺寸为 10 mm×

10 mm×55 mm，为了得到 FATT曲线和 FATT温度，每种

状态实验钢在室温至–100 ℃范围内选取 5~7个实验温

度点，然后利用SANS-ZBC2452-C冲击试验机进行冲击

表 1  2种超纯净30Cr2Ni4MoV转子钢的化学成分

Table 1  Chemical composition of two ultra-clean 30Cr2Ni4MoV rotor steels (wt%)

Steel

0.1V

0.2V

C

0.25

0.27

V

0.11

0.20

Si

0.02

0.04

Mn

0.03

0.03

Cr

1.91

1.71

Ni

3.66

3.60

Mo

0.41

0.40

S

0.0023

0.0030

P

0.005

0.007

Sn

0.002

0.002

Fe

Bal.

Bal.

图1  30Cr2Ni4MoV实验钢的热处理过程

Fig.1  Heat treatment process of experimental 30Cr2Ni4MoV steels

•• 1218



第 5 期 郑永峰等：V对超纯净30Cr2Ni4MoV转子钢碳化物及力学性能的影响

试验。拉伸和冲击实验测试结果均取3个平行试样测试

结果的算术平均值。采用 JSM-6301F扫描电镜（SEM）观

察冲击断口形貌，并统计平行试样冲击断口形貌中解       

理区的面积占比（取平均值），可以获得不同状态实验钢的

FATT 曲线，并将解理区面积 50% 所对应的温度确定        

为FATT。

原始奥氏体晶粒观察用样品经过研磨、抛光后在沸

腾的过饱和苦味酸+十二烷基硫酸钠溶液中腐蚀 15 s后

得到，然后在GX51型金相显微镜（OM）上进行观察，按

照GB∕T 6394-2017线性截距法统计可得到不同状态实

验钢的原始奥氏体晶粒尺寸。SEM样品经过研磨、抛光

后使用 4vol%的硝酸乙醇溶液进行腐蚀，利用TESCAN 

MIRA3场发射扫描电子显微镜进行微观组织观察。透

射电镜（TEM）样品制备方法为：将线切割的0.5 mm厚薄

片，利用砂纸研磨到50 μm左右，再利用冲孔器冲成直径

为 3 mm的圆形薄片，使用RL-2型电解双喷减薄仪进行

减薄，双喷液为10vol%的高氯酸乙醇溶液，电压为20 V，

温度为–30 ℃。使用Talos F200x TEM观察 2种实验钢

调质态和加速脆化态中碳化物的形貌及分布，并分析其

晶体结构，工作电压为200 kV。使用 Image Pro Plus软件

对TEM图像中碳化物的尺寸和体积分数进行统计，每种

碳化物的统计照片不少于5张。EBSD样品经过研磨、抛

光后使用 10vol%的高氯酸乙醇溶液电解抛光 15 s，电压

为15 V，使用配备有Nordlys Max3型电子背散射分析系

统（EBSD）的 TESCAN MIRA3 场发射扫描电子显微镜

进行EBSD分析，实验时采用的步长是 0.4 μm。采用电

解萃取实验[12]对实验钢中的碳化物进行电解提取，用纯

铂片作阴极，实验钢作阳极，电解液为柠檬酸（75 g/L）+

氯化钾（5 g/L）溶液，电流密度在 0.02~0.03 A/cm2，溶液

pH值控制在 3~4之间，在 0 ℃下电解 24 h。将得到的电

解液用柠檬酸溶液通过离心、反复洗涤后，蒸发溶剂得到

碳化物粉末。采用 SmartLab-X射线衍射仪对这些碳化

物粉末进行测定，经物相分析后可知碳化物的类型，并可

定性分析碳化物的含量变化。

APT技术能够从原子尺度提供碳化物的化学成分信

息，从而可用来研究不同状态实验钢中碳化物的元素组

成变化。APT针尖样品的制备方法如下：利用线切割在

块体样品上切取0.5 mm×0.5 mm×10 mm的细丝，利用砂

纸将表面打磨光亮后，采用 2步电解抛光法制备APT针

尖样品，首先使用 25vol%高氯酸+75vol%冰醋酸混合溶

液进行粗抛，电压为 10~25 V，随后使用 5vol%高氯酸

+95vol%乙二醇丁醚混合溶液进行精抛，电压为5~10 V。

利用 Cameca 公司生产的 LEAP 5000XR 三维原子探针

（3DAP）仪器的激光模式对样品进行分析，脉冲频率为

200 kHz，激光能量为40 pJ，离子接收率为1%，实验温度

为50 K，真空在10-10~10-11 kPa。使用 IVAS3.8.2软件对获

得的 APT 数据进行三维重构，并对碳化物的成分进行

分析。

3　实验结果

3.1　力学性能

表 2所示为不同热处理条件下 0.1V和 0.2V钢的力

学性能对比。可知，2种状态（QT和SC）下，V含量较高

时，实验钢的屈服强度（Rp0.2）和抗拉强度（Rm）均稍高，如

调质态0.1V钢的Rp0.2和Rm分别为858和983 MPa。当V

含量增加后（即0.2V钢），实验钢的Rp0.2和Rm分别提高到

1005和1084 MPa。与调质态实验钢相比，加速脆化热处

理后 0.1V和 0.2V钢的强度均有略微下降，如 0.1V钢和

0.2V 钢加速脆化热处理后的 Rp0.2 分别下降了约 67 和   

29 MPa。可见，加速脆化热处理后较高V含量的0.2V钢

强度稳定性更好，下降幅度相对较小。与强度相反，V含

量较高时（0.2V钢），2种状态（QT和SC）下实验钢的延伸

率（A）均稍低，如调质态 0.1V 钢的延伸率为 19.5%，而

0.2V钢的延伸率下降到 18.5%。与调质态实验钢相比，

加速脆化热处理后实验钢的延伸率也略有下降。与延伸

率类似，2种状态（QT和SC）下，V含量较高的 0.2V钢室

温冲击功（KV2）均低于 0.1V 钢。如调质态的 0.1V 和

0.2V钢的室温冲击功分别为 174和 152 J。可见当V含

量提高后，实验钢的室温冲击功出现下降。加速脆化热

处理后，0.2V钢的室温冲击功仍低于 0.1V钢，其中 0.1V

钢的冲击功变化不大，而 0.2V钢的冲击功则出现下降，

说明较高V含量的实验钢加速脆化热处理后韧性下降     

较明显。

以调质态0.2V钢为例，对不同温度下测得的冲击断

口形貌进行观察，如图 2所示。可见，调质态 0.2V钢在

25 ℃时，其断口为 100%纤维区（图 2a），均为韧窝形貌

（图 2e），未见有解理区出现，说明实验钢在该温度下具

有较好的冲击韧性，呈现韧性断裂特征。而当测试温度

表 2  不同热处理条件下0.1V和0.2V钢的室温力学性能及FATT

Table 2  Mechanical properties at room temperature and FATT of 0.1V and 0.2V steels with different heat-treatment processes

Steel

0.1V

0.2V

Heat-treatment

QT

SC

QT

SC

Rm/MPa

983

899

1084

1058

Rp0.2/MPa

858

791

1005

976

A/%

19.5

19.0

18.5

16.8

KV2/J

174

180

152

138

FATT/℃

–92

–91

–71

–50
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降到–35 ℃时，冲击断口除了纤维区之外（图2b），在芯部

开始出现较少的解理区（虚线框），该区域呈现河流花样

（图 2f），此时解理区的面积占比为 11%。继续降低测试

温度，冲击断口的解理区面积占比逐渐增大，–65 和        

–95 ℃时解理区面积占比分别为40%和74%（图2c、2d），

说明实验钢由韧性断裂逐渐向脆性断裂转变。由此可得

到调质态 0.2V钢的 FATT曲线，如图 3所示。采用同样

的方法，可得到其它状态实验钢的FATT曲线（图 3），各

实验钢的FATT温度见表2所示。由图3可知，本研究所

测得的4种状态实验钢FATT曲线具有类似的变化规律，

即室温下均表现为完全的韧性断裂，随着测试温度的下

降，解理区出现，且解理区的面积逐渐增大。不同的是，

各实验钢的FATT温度有不同，其中调质态 0.1V和 0.2V

钢的 FATT分别为–92和–71 ℃（表 2），即V含量提高后

FATT升高了21 ℃。加速脆化热处理后，0.1V钢的FATT

为–91 ℃，较调质态基本没有变化，说明0.1V钢基本没有

时效脆化倾向。而 0.2V钢的 FATT为–50 ℃，较调质态

升高了 21 ℃。与 0.1V钢相比，调质态 0.2V钢的冲击韧

性较低，加速脆化后又出现较明显下降，可见 0.2V钢具

有较强的时效脆化倾向。可知，V含量较低时（0.1V钢），

图3  不同热处理条件下超纯净 30Cr2Ni4MoV 转子钢的 FATT      

曲线

Fig.3  FATT curves of ultra-clean 30Cr2Ni4MoV rotor steel after 

different heat treatments
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图2  调质态0.2V钢不同温度下冲击断口宏观及微观形貌

Fig.2  Impact fracture surfaces at different testing temperatures of 0.2V QT steel (a–d) and the magnified images (e–f) of the region marked by the 

dashed box in Fig.2a–2b, respectively
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2种热处理状态（QT和SC）下的FATT均低于0.2V钢。

3.2　微观组织

图 4所示为调质态和加速脆化态 2种实验钢的原始

奥氏体晶粒形貌图。由图可见，实验钢的原始奥氏体晶

界清晰可见，呈多边形形态。与调质态 0.1V钢相比，V

含量提高后的0.2V钢晶粒尺寸明显更细。统计可知，调

质态 0.1V和 0.2V钢的原始奥氏体晶粒尺寸分别为 55.2 

和 21.9 μm。加速脆化热处理后，0.1V和 0.2V钢的原始

奥氏体晶粒尺寸分别为58.5和27.0 μm，说明加速脆化后

2种实验钢的晶粒尺寸基本没有变化，这是由于加速脆

化温度较低，晶粒缺乏长大粗化的驱动力。由此可见，V

含量较高的超纯净30Cr2Ni4MoV转子钢，其晶粒尺寸得

到了明显细化。

图 5 所示为不同热处理状态 2 种实验钢（0.1V 和

0.2V）的SEM形貌。由图可见，2种调质态实验钢的原始

奥氏体晶界（PAGB）和马氏体板条（Lath）均清晰可见，并

且在晶界和晶内析出了大量碳化物，表现出典型的板条

马氏体特征（图 5a、5b），且两实验钢的显微组织并无明

显差别。从高倍SEM像（图 5c、5d）可以更清晰看出，调

质态实验钢析出的碳化物可分为两类：一类尺寸较大，数

量较少，主要分布在晶界和板条界上，如图中红色箭头所

示；另一类尺寸较小，数量较多，在板条界和基体中都大

量存在，如绿色箭头所示。依据其尺寸大小可将其分为

大尺寸析出相（记为 Large-C）和小尺寸析出相（记为

Small-C）。与调质态相比，加速脆化后两实验钢的微观

组织和碳化物形貌并未发生明显变化（图5e、5f），仍为典

型的板条马氏体组织，在晶内和晶界处都分布着大量的

碳化物，这些碳化物同样分为Large-C和Small-C两类。

图 6为调质态 0.1V和 0.2V钢的TEM形貌和析出相

的衍射花样。由图可见，2种实验钢的板条马氏体特征

明显，利用截距法可以在TEM图像上测得调质态 0.1V

钢和0.2V钢的马氏体板条宽度分别为0.47和0.31 μm，V

含量高的 0.2V钢马氏体板条更窄。可见V元素在细化

原始奥氏体晶粒的同时，板条宽度也得到了一定的细化。

2种实验钢均析出了大量析出相，且碳化物沿晶界和板

条析出的特征明显，这些沿晶界析出的相尺寸较大，与

SEM观察到的Large-C相对应，其外形呈块状，如图 6a、

6b 中红色箭头所示。经选区电子衍射（SAED）分析可

知，Large-C为M23C6碳化物。与此同时，在晶内和晶界上

还存在大量较小尺寸的析出相，其外形多为短杆状和粒

状，对应着SEM形貌中的Small-C。由SAED分析可知，

短杆状析出相为M2C碳化物（紫色箭头所示），粒状析出

相为MC碳化物（蓝色箭头所示）。依据碳化物形貌的不

同进行统计，MC、M2C和M23C6碳化物的平均等效直径分

别约为 25、37和 60nm，并且 2种V含量实验钢中相同类

型的碳化物尺寸基本相同。值得注意的是，两类小尺寸

碳化物MC、M2C在 2种实验钢中存在明显不同的分布。

其中，0.1V钢中以短杆状的M2C碳化物为主，而在V含

量较高的 0.2V钢中以粒状的MC碳化物为主，如图 6中

紫色和蓝色箭头所示。由SEM和TEM形貌观察结果可

知，改变V含量并没有改变超纯净30Cr2Ni4MoV转子钢

的板条马氏体组织特征，以及碳化物的形貌和尺寸，但是

aa bb

cc dd

5050  μμmm 5050  μμmm

5050  μμmm 5050  μμmm

图4  不同热处理条件下0.1V和0.2V钢的原始奥氏体晶粒形貌

Fig.4  Prior austenite grain morphologies of 0.1V and 0.2V steels with different heat-treatment processes: (a) 0.1V QT steel, (b) 0.1V SC steel,    

(c) 0.2V QT steel, and (d) 0.2V SC steel
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V含量较高的0.2V钢中粒状的MC碳化物数量明显高于

0.1V钢。

为了研究V含量改变对超纯净 30Cr2Ni4MoV钢板

条马氏体组织亚结构的影响，利用EBSD对调质态 0.1V

和 0.2V钢的大角度晶界（HAGBs，黑线）和小角度晶界

（LAGBs，红线）进行了分析，结果如图 7 所示，其中

HAGBs为位相差>15°的界面，主要为原始奥氏体晶界、

Packet和Block界面，而LAGBs为2°~15°的界面，一般为

Lath界面。一般认为HAGBs对裂纹扩展会有阻碍作用，

将有利于提高实验钢的冲击韧性[3]。对比图7a、7b可知，
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ee ff
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图5  不同热处理条件下0.1V和0.2V钢的SEM形貌

Fig.5  SEM images of 0.1V and 0.2V steels with different heat-treatment processes (red arrows represent the Large-C and green arrows represent 

the Small-C): (a, c) 0.1V QT steel, (b, d) 0.2V QT steel, (e) 0.1V SC steel, and (f) 0.2V SC steel
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图6  调质态0.1V和0.2V钢的TEM形貌

Fig.6  TEM images of 0.1V (a) and 0.2V (b) QT steel (red arrows represent the M23C6 carbides, purple arrows represent the M2C carbides, and blue 

arrows represent the MC carbides)
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V含量较高的 0.2V钢的原始奥氏体晶粒尺寸明显小于

0.1V钢，这与金相观察到的结果（图 4）相一致。同时也

能看出 0.2V钢中HAGBs的密度相对更高，统计结果也

表明0.2V钢的HAGBs比例为65%，高于0.1V钢的58%。

由此可见，较高V含量的超纯净30Cr2Ni4MoV钢具有较

高的HAGBs比例。将HAGBs所围成的区域定义为有效

晶粒尺寸（effective grain size, EGS），利用 Channel 5 对

EGS进行统计，结果表明V含量增加能够细化实验钢的

有效晶粒尺寸。如在调质态时0.1V和0.2V钢的EGS分

别为 2.13和 1.97 μm，V含量提高到 0.2%后EGS降低了

0.16 μm。综上所述，超纯净 30Cr2Ni4MoV 转子钢中 V

含量增加后，实验钢的 HAGBs 比例有提高，EGS 稍有

细化。

4　分析讨论

4.1　V对碳化物的影响

V作为微合金化元素，在合金钢中的添加量一般较

少，对合金钢的基体组织不会产生明显影响，如本实验

中，V含量的增加并未改变超纯净30Cr2Ni4MoV钢的板

条马氏体组织（图 5）。但值得注意的是，0.2V钢的原始

奥氏体晶粒尺寸不到0.1V钢的一半（图4），且其HAGBs

的比例要高于 0.1V钢（图 7）。可见，较高的V含量细化

了超纯净30Cr2Ni4MoV转子钢的晶粒，而较细的晶粒尺

寸通常会细化板条马氏体组织的亚结构，从而提高了

HAGBs的比例[14–15]。一般而言，马氏体合金钢的原始奥

氏体晶粒主要受成分、淬火工艺和制备工艺等影响[2]。

本实验用 2种实验钢采用了相同的制备工艺，区别在于

V含量不同，显然不同V含量是造成实验钢晶粒尺寸存

在差异的原因。V是合金钢中碳化物的重要形成元素，

加入实验钢后主要形成合金碳化物，晶粒细化必然与含

V碳化物的析出行为密不可分。显微组织观察结果表

明，不同V含量的实验钢中碳化物均分为大尺寸Large-C

和小尺寸 Small-C两类，其中前者为 M23C6，后者为 M2C

和 MC。说明 V 含量的增加并不改变超纯净 30Cr2Ni4

MoV转子钢中碳化物的析出类型，但会对碳化物的元素

组成和析出数量有一定影响。

为了揭示V含量增加后碳化物中合金元素的成分变

化，采用APT技术对实验钢中碳化物的元素组成进行了

观察和分析。图 8为调质态 0.1V和 0.2V钢中碳化物的

3D空间分布及 1D浓度分析。可知，两实验钢的APT针

尖都包含多个碳化物，其中 0.1V 钢中尺寸较大的

Carbide-1，应为SEM观察到的大尺寸碳化物Large-C（图

5），即M23C6，因该碳化物尺寸较大，APT观察到的形貌并

不完整。这从 1D浓度分析（15 nm的圆柱空间）可以得

到证实（图8b），该碳化物主要包含C、Cr和Fe等元素，合

金元素M（Fe+Cr）与C的原子比（8 nm位置处）约为4.75，

接近M23C6。本实验用的超纯净30Cr2Ni4MoV转子钢中

Cr含量较高，因此会在晶界（也包括晶内）析出大量的富

Cr的M23C6碳化物，该碳化物是钉扎晶界、稳定马氏体亚

结构的关键第二相，也是转子钢具有良好室温和高温强

度的基本保障[16–18]。值得注意的是，在M23C6中基本不含

Mo、V等合金元素（图 8b），说明V并不参与M23C6的析

出，由此可以说明改变V含量对M23C6的析出行为影响

较小。

针尖中观察到的多为小尺寸碳化物，与 SEM 中的

Small-C（图 5）相对应 ，从 0.1V 钢中的 Carbide-2 和

Carbide-3的 1D浓度分析（5 nm的圆柱空间），其合金元

素M（Mo+V）与C的原子比分别为1.63和1.12，分别对应

着M2C和MC。与M23C6碳化物不同，MC和M2C碳化物

主要包含C、Mo和V元素，但各元素的含量在2种碳化物

中有所不同，其中M2C的V、Mo含量相差不大，其比值约

为1.2（图8c）；而MC则以V元素为主，V/Mo原子比约为

2.4（图 8d）。在调质态 0.2V钢也存在同样的规律，M2C

（Carbide-4）和MC（Carbide-5）的V/Mo原子比分别为 1.1

aa bb

100100  μμmm 100100  μμmm

图7  调质态0.1V和0.2V钢的晶界图

Fig.7  Misorientation distributions of grain boundaries of 0.1V (a) and 0.2V (b) QT steel (the black and red lines denote the HAGBs and LAGBs, 

respectively)
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（图8e）和2.1（图8f）。由此可见，V元素参与了小尺寸碳

化物MC、M2C的形成。根据文献[19]可知，在Cr4Mo4V

钢中也观察到 M2C 中的 V/Mo 原子比接近 1，这是由于

M2C在形核过程中，一些Mo原子被V原子所取代。而

MC碳化物是以V为主的碳化物，其长大过程中部分V

原子被Mo原子取代，从而导致其碳化物中的V较多，而

Mo较少[20]。有文献[20]报道，含 0.18%V的Fe-Cr-Ni-Mo

合 金 钢 中 也 有 观 察 到 MC 碳 化 物 ，且 其 成 分 为

V0.69Mo0.31C，V/Mo原子比接近 2，是以V为主的碳化物，

与本文实验现象相一致。综上可知，实验钢中析出的

MC和M2C具有不同的合金元素含量，其中MC以V为

主，而M2C中的V和Mo含量基本相当，而V含量变化后

并不会引起两种碳化物的成分变化。

结合 TEM 和 APT 结果可知，2 种 V 含量实验钢的

MC、M2C等碳化物类型、尺寸和元素组成差异较小，这主

要是因为 2种实验钢中的V含量均较低，不足以导致碳

化物发生改变。同样在含0.1%和0.2%V的Fe-Cr-Ni-Mo

合金钢中碳化物均以MC为主，并且MC碳化物尺寸不随

V含量改变[21]。而当V含量提高较多时，可能会发生碳

化物的粗化等现象，如文献[11]报道了在 4Cr5Mo2V钢

中，当V含量超过0.55%后，可以观察到MC碳化物的明

显粗化。本文的TEM结果显示，V含量提高后，粒状MC

碳化物的析出数量有所增加，这一结果可由电解萃取产

物的XRD衍射分析结果（图9）得到证实。调质态的2种

V含量实验钢的碳化物均以M23C6为主，其衍射峰强度最

高，并且衍射峰强度在 2种V含量实验钢中没有明显变

化，表明V元素不会影响实验钢中M23C6碳化物的析出数

量，这是因为V元素不参与M23C6碳化物析出。然而2种

调质态实验钢中的M2C和MC碳化物衍射峰则出现明显

差异，表现为 0.2V钢中MC的衍射峰强度明显更高，而

M2C的衍射峰强度则相对较低。由此可知，V含量提高

后，对小尺寸碳化物MC、M2C的析出数量影响较大，在促

Carbide-3 Φ5 nm×15 nm
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Carbide-1

Φ15 nm×15 nm

0.1V

C+5at% C isosurfaces

Carbide-4
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a

图8  调质态0.1V和0.2V钢中碳化物的3DAP形貌及1D成分分析

Fig.8  3DAP morphology of carbides in 0.1V and 0.2V QT steel (a), 1-D composition profiles of M23C6 (b), M2C (c), MC (d) in 0.1V steel and 

M2C (e), MC (f) in 0.2V steel

•• 1224



第 5 期 郑永峰等：V对超纯净30Cr2Ni4MoV转子钢碳化物及力学性能的影响

进MC更多析出的同时，减少了M2C的析出数量。

利用TEM对实验钢中的碳化物尺寸 d和体积分数 f

进行了统计，结果如表 3所示。调质态钢中V含量增加

以后，MC 体积分数由 0.1V 钢的 0.4% 升高到 0.2V 钢的

1.2%，而 M2C 的体积分数则由 0.1V 钢的 0.8% 降低到

0.2V钢的 0.3%。相对而言，M23C6碳化物的体积分数没

有因V含量的升高发生明显变化，体积分数基本保持稳

定。加速脆化热处理之后，3种类型的碳化物都出现了

不同程度的粗化，其中M23C6碳化物粗化较明显，这是由

于M23C6碳化物分布在界面上，而界面通常被认为是元

素快速扩散的通道，有利于碳化物的粗化[22]。加速脆化

后小尺寸碳化物MC、M2C的尺寸相对稳定，一方面是因

为合金碳化物的Avrami指数n较低，其热稳定性较高，另

一方面加速脆化的温度相对较低导致Mo、V等合金元素

扩散速率较慢[11]。较高V含量促进析出了数量更多的以

V为主的MC碳化物。V属于强碳化物形成元素，一般认

为V原子与C原子的结合能力比Mo原子强[14–15]。MC碳

化物具有 NaCl 型面心立方结构，其吉布斯形成能为       

–45 kJ/mol-1，而密排六方结构的 M2C 碳化物形成能为     

–8 kJ/mol-1，显然V元素更倾向于形成吉布斯形成能更低

的MC[20]。

结合APT结果可知，M23C6碳化物中合金元素M是

Cr和Fe元素，V和Mo元素含量较少，因此V含量增加对

其析出影响较小。MC碳化物中合金元素M主要是V元

素以及少量 Mo 元素。而 M2C 碳化物中合金元素 M 为

50%Mo 和 50%V 元素。MC 碳化物的形核由 V 元素控

制，而其粗化和长大由Mo元素控制[20]。因此，实验钢中

V含量增加促进更多数量的MC析出的同时会占用更多

数量的C和Mo原子，从而限制了M2C碳化物的析出，使

其数量减少[14]。MC碳化物因尺寸更小，析出数量更多，

从而对晶界的钉扎作用增加。根据文献[19]可知，MC碳

化物对原始奥氏体晶粒的细化作用主要源于其较高的析

出温度，并且MC碳化物的析出温度普遍随合金钢V含

量的提高而提高。如在 8407钢中V含量由 0.83%升高

到 1.03%，MC 碳化物的析出温度从 1120 ℃增加到

1140 ℃，表明MC碳化物的热稳定性提高，能有效抑制奥

氏体晶粒的长大[23]。一般认为，合金钢在淬火温度完全

奥氏体化后，奥氏体晶粒细化程度主要取决于碳化物对

晶界的钉扎作用，钉扎力F可表示如下[24]：

F = cγ f r （1）

其中，γ是界面能，f和 r分别是碳化物的体积分数和半

径，c是常数。由式（1）可知，碳化物的钉扎力主要与 f和

r有关，即 f越大，r越小，钉扎力F越高，PAGBs越小。与

0.1V钢相比，0.2V钢中析出了数量更多、尺寸更小的MC

（表3），即 f变大，而 r减小，钉扎力F提高。因此，0.2V钢

中碳化物阻碍晶粒粗化的效果更明显，从而PAGBs得到

显著细化，尺寸由 0.1V 钢的 55 μm，降低到 0.2V 钢的   

22 μm，这将有利于同时提升实验钢的强度、塑性和冲击

韧性。

4.2　V对强度的影响

30Cr2Ni4MoV转子钢的主要强化方式包括固溶强

化、细晶强化、沉淀强化和位错强化[24]。前面的分析表

明，V含量提高后，实验钢主要是原始奥氏体晶粒尺寸

PAGBs和碳化物的析出数量发生了变化。相关研究表

明，V元素引起的固溶强化和位错强化增量十分有限，沉

淀强化和细晶强化是含V合金钢的主要强化机制[9,11,25]。

根据文献 [9]可知，V 元素会细化合金钢的亚结构

（packet、block和 lath）将对合金钢起到一定的细晶强化

表3  不同热处理条件下0.1V和0.2V钢碳化物的尺寸和体积分数

Table 3  Carbide sizes and volume fraction of 0.1V and 0.2V steels with different heat-treatment processes

Steel

0.1V

0.2V

Heat-treatment

QT

SC

QT

SC

M23C6

d/nm

59.8±14.5

74.0±29.7

60.8±15.5

76.0±37.4

f/%

1.5

1.6

1.7

1.9

M2C

d/nm

36.4±3.1

40.7±4.3

38.4±1.5

42.0±2.2

f/%

0.8

0.9

0.3

0.4

MC

d/nm

25.0±4.8

26.6±5.2

25.8±7.5

26.4±6.2

f/%

0.4

0.5

1.2

1.4

2θ/(°)

图9  调质态0.1V和0.2V钢电解萃取碳化物的XRD图谱

Fig.9  XRD patterns of the carbides electrolytically extracted from 

0.1V and 0.2V QT steel
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效果。细晶强化的强度增量σg可用如下关系式表示[26]：

σg = KD-1 2 （2）

式中，强化系数K=220 MPa/μm-1/2，D为马氏体板条（lath）

宽度。由式（2）可知σg与马氏体板条（lath）宽度D的平方

根成反比，当板条宽度变窄时，σg增加。前面TEM统计

结果可知调质态 0.1V和 0.2V钢的马氏体板条宽度分别

为 0.47和 0.31 μm，因此调质态 0.1V和 0.2V钢由于细晶

强化所获得的强度增量分别为320和394 MPa，分别占总

屈服强度的 37%和 38%，可见V含量提高后细晶强化贡

献了 74 MPa。碳化物的沉淀强化机制是通过阻碍位错

的移动来实现，其强化机制主要是Orowan机制[12,20–21]，可

用Orowan-Ashby公式表示其沉淀强化引起的强度贡献

σppt，公式如下[26]：

σppt =
a + clnr

(
π
f
- 2)r

（3）

式中，f和 r分别是析出相的体积分数和平均半径，a和 c

是常数。可以看出当析出相的体积分数 f增加、平均半径

r减小时，σppt增加。将表 3中碳化物的尺寸和体积分数

带入式（3）可知，调质态 0.1V和 0.2V钢因碳化物沉淀强

化引起的强度增量分别为377和428 MPa，可见V含量提

高后沉淀强化贡献了51 MPa，该计算结果与文献报道结

果相近[21]。在本工作中实验钢析出的碳化物类型分为

M23C6、M2C 和 MC 3 类，一般认为弥散分布的纳米级   

MC/M2C碳化物是良好的强化剂。而根据式（3）可知，尺

寸更小、数量更多的MC显然比M2C具有更好的强化效

果，这也是0.2V钢沉淀强化效果显著增加的原因。

上述计算表明，V含量由 0.1%提高到 0.2%后，由细

晶强化和沉淀强化引起的强度增量为 125 MPa，接近实

验值 147 MPa。而加速脆化热处理后，碳化物出现了粗

化现象。结合式（3）可知，当析出相的平均半径 r 增加

后，其沉淀强化增量 σppt减小，实验钢的强度出现下降。

综合来看，0.2V 钢强度升高的原因是由于 V 含量增加

后，一方面析出了大量对强度贡献更大的MC碳化物引

起了较大的沉淀强化，另一方面0.2V钢的原始奥氏体晶

粒尺寸更小有利于细晶强化。

4.3　V对冲击韧性的影响

本实验用各超纯净 30Cr2Ni4MoV转子钢均具有较

好的冲击韧性，其FATT温度较低，这主要得益于实验钢

中杂质元素Si、Mn、P、Sn等含量控制低，其 J因子都小于

10。但超纯净 30Cr2Ni4MoV转子钢在强度提升的同时

通常伴随着韧性的下降，在本实验中表现为V含量增加

后，0.2V钢的强度提升而冲击功出现下降，但在较低温

度下 0.2V钢的冲击断口并未出现沿晶开裂现象。造成

V含量较高的 0.2V钢冲击韧性较低的原因主要与V增

加后微观组织的变化有关，前面的组织分析表明V含量

增加后主要细化了合金钢的原始奥氏体晶粒尺寸，同时

也改变了碳化物的析出数量。根据位错理论和 Hall-

Petch公式，Cottrell[27]提出了裂纹的解理断裂扩展临界应

力表达式：

σf =
2Gγm

ky

·d
-
1
2 （4）

式中，σf是裂纹扩展的临界应力，G是剪切模量，γm是裂纹

扩展时引起裂纹周围塑性变形所做的塑性功，ky是屈服

常数，d是有效晶粒尺寸（EGS）。由式（4）可知，裂纹扩展

的临界应力 σf与塑性功 γm和有效晶粒尺寸 d有关，即 γm

越大，d越小，裂纹扩展的临界应力越高，裂纹萌生和扩

展越难进行，合金钢的冲击韧性越高[28]。

研究表明，马氏体钢的冲击韧性可以通过细化原始

奥氏体晶粒尺寸来提高，较细的晶粒尺寸会提高HAGBs

的比例[25]，如晶粒尺寸较小的 0.2V钢中HAGBs的比例

增加了7%。然而本实验晶粒较细的0.2V钢冲击功却出

现下降，一方面可能是HAGBs提高的比例有限，其有效

晶粒尺寸d仅从2.13 μm降低到1.97 μm，变化较小，对提

高裂纹扩展临界应力σf的贡献有限；另一方面，0.2V钢中

MC 碳化物的数量增加明显，造成了 σf 的显著下降。

Najafi[29]等研究认为，细小的碳化物会导致合金钢中位错

难以迁移，在冲击变形过程中由于应变速率较快，在极短

的时间内使碳化物周围的位错密度提高 5倍，从而产生

较强的应力集中，促使在碳化物与基体的界面处产生微

裂纹，从而引起开裂[30]。根据文献[9]可知，纳米级MC碳

化物与位错之间的相互作用会导致塑性变形难以进行，

从而降低了塑性功 γm，使得σf较低，有利于裂纹萌生和扩

展。在本实验中，0.2V钢因V含量增加后，MC碳化物的

体积分数升高到 1.2%（表 3），更多的MC碳化物进一步

降低了位错的迁移能力，更容易引起位错堆积和应力集

中，从而引起该合金钢更容易起裂。同时，位错迁移能力

的降低，导致裂纹扩展过程中所做的塑性功 γm较低，使得

σf较小。低的临界断裂应力降低了合金钢裂纹萌生和扩

展的难度，增加了合金钢的脆性倾向[28]。当裂纹尖端应

力超过解理断裂扩展临界应力时，裂纹以解理断裂的方

式迅速扩展，造成V含量较高的 0.2V钢冲击韧性较差。

在加速脆化热处理后，碳化物均出现不同程度的粗化现

象，而 0.2V钢中大量存在的MC碳化物粗化后引起的应

力集中程度更高，导致裂纹更易萌生，使得 0.2V钢的脆

化现象加剧。因此，V含量增加引起冲击韧性下降的原

因可以归结为纳米级MC碳化物和位错之间的相互作用

导致裂纹扩展临界应力σf的降低，增加开裂的倾向，造成

裂纹容易萌生并扩展。上述分析可从示波冲击实验结果

得到验证，图 10为调质态 2种实验钢在–70 ℃冲击试验

的载荷（能量）-位移曲线对比。可知，0.2V钢的起裂功

（Wi）和扩展功（Wp）均比 0.1V 钢低，分别降低了 21 J 和 

•• 1226



第 5 期 郑永峰等：V对超纯净30Cr2Ni4MoV转子钢碳化物及力学性能的影响

29 J。表明在V含量较高的 0.2V钢中，裂纹更易萌生和

扩展，导致其冲击韧性较差。

5　结 论

1）V 含 量 增 加 后 ，不 会 改 变 调 质 态 超 纯 净   

30Cr2Ni4MoV转子钢的板条马氏体组织特征，且碳化物

的类型和尺寸也基本没有变化，但会析出数量更多以V

为主、尺寸更小的MC碳化物，从而细化了原始奥氏体晶

粒尺寸。加速脆化热处理后，实验钢的微观组织和碳化

物形貌没有发生明显变化，但碳化物的尺寸略有粗化。

2）V含量较高的0.2V钢，一方面通过形成热稳定性

更高的MC碳化物，细化原始奥氏体晶粒尺寸，从而产生

了较强的细晶强化作用；另一方面数量较多，尺寸较细，

且弥散分布的MC碳化物通过沉淀强化作用进一步提高

了实验钢的强度。加速脆化热处理后，因碳化物粗化，对

强度贡献下降，导致其屈服强度降低。

3）V含量增加，导致超纯净30Cr2Ni4MoV转子钢的

冲击韧性下降。一方面是由于更多数量的MC阻碍位错

移动，引起应力集中，使得裂纹容易在碳化物周围萌生；

另一方面由于位错迁移能力降低，使得裂纹扩展临界应

力 σf下降，有利于裂纹的萌生与扩展。加速脆化热处理

后，碳化物粗化，导致应力集中程度更高，进一步加剧了

0.2V钢的脆化现象。
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Effect of Vanadium Content on Carbide Evolution and Mechanical Properties of 
Ultra-clean 30Cr2Ni4MoV Rotor Steel

Zheng Yongfeng1,2, Hu Xiaofeng1, Yang Zhirong1, Jiang Haichang1, Rong Lijian1

(1.  CAS Key Laboratory of Nuclear Materials and Safety Assessment, Institute of Metal Research, 

Chinese Academy of Sciences, Shenyang 110016, China)

(2.  School of Materials Science and Engineering, University of Science and Technology of China, Shenyang 110016, China)

Abstract: The effects of V content (0.1wt%, 0.2wt%) on the carbide evolution and mechanical properties of ultra-clean 30Cr2Ni4MoV rotor steel 

under different heat-treatment states (as tempered and as step cooled) were investigated by SEM, EBSD, XRD, TEM, and APT. The results show 

that both tempered steels show lath martensite microstructure. The increase in V content has no obvious effect on the carbide type (M23C6, M2C 

and MC) and size, but promotes the precipitation of more and finer V-riched carbides MC, which refines the prior austenite grain size of the 0.2V 

steel. The refinement of grain size and precipitation of finer MC carbides increase the yield strength of the 0.2V steel by 147 MPa through grain 

refining strengthening and precipitation strengthening. After step cooling heat-treatment, the microstructures and the type of carbides in both steels 

remain stable and the size of carbide grows slightly. Meanwhile, the yield strength of them shows a slight decrease due to the carbide coarsening. 

As for 0.2V steel, the mobility of dislocations decreases due to precipitation of more MC carbides, which induces the decrease in critical stress σf 

of crack propagation and promotes the tendency of crack initiation and propagation. Therefore, compared with that of 0.1V steel, the fracture 

appearance transition temperature of 0.2V steel increases by 21 ℃.
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