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ВСТУП 

 

 

Найнебезпечнішою загрозою для людини в особливих умовах є 

загроза загибелі. Прикладами таких особливих умов є надзвичайні 

ситуації, що виникають як наслідок природних або техногенних ката-

строф: землетруси, повені, цунамі, лавини і селеві потоки; війна, аварії 

різного масштабу на виробництві, транспорті, об’єктах інфраструкту-

ри. За таких умов життя людей великою мірою залежить від здатності 

матеріалів різноманітних конструкцій опиратися руйнуванню під дією 

в першу чергу статичних і динамічних силових навантажень. Додатко-

вими факторами можуть бути термічний уплив (пожежі), корозія під 

дією агресивних речовин, випромінювання різної природи, інші чин-

ники. Ризик виникнення особливих умов підвищився останнім часом, 

оскільки кількість надзвичайних ситуацій, на жаль, збільшується 

майже у всіх регіонах світу. 

Сталі є найпоширенішим із матеріалів, від яких залежить безпека 

людей в особливих умовах. Без застосування сталей неможливо 

уявити такі потенційно небезпечні для людини галузі, як будівництво і 

транспорт. Але здатність сталей чинити опір руйнуванню коливається 

в дуже широких межах. Найнижчим рівнем міцності сталей можна 

вважати 200 МПа (нелеговані низьковуглецеві конструкційні сталі). 

Найвищим рівнем міцності сталей, який досягнуто на зразках або в 

реальних деталях, є 2000…2500 МПа. 

Для виробів масового виробництва (наприклад, арматура для 

залізобетонних конструкцій, сталевий прокат) максимальний рівень 

міцності обмежений значеннями 1100–1200 МПа. Подальше підви-

щення міцності поширених  сталевих виробів ускладнене через обме-

ження застосування специфічних технологій зміцнення у масовому 

виробництві. 

Для підвищення міцності сталей застосовують легування і різні 

методи термічної, термомеханічної, хіміко-термічної, ударної обробки 

або їх комбінації. Як приклад сталей із високим рівнем міцності можна 
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навести мартенситно-старіючі сталі, TRIP сталі, високоміцні сталі 

різного хімічного складу, сталі зі структурою дрібноспластинчастого 

перліту, сталі після зміцнення старінням із виділенням дрібнодисперс-

них карбідів та/або інших включень. Міцність, що здатні забезпечити 

такі матеріали, є недосяжною для виробів масового застосування через 

велику вартість матеріалу, а також велику вартість або непридатність 

для масового виробництва технологій термічної або інших видів обро-

бок. Отже, потенційно високі показники міцності, які здатні забез-

печити сталі, не використовують в максимально можливому обсязі для 

масових виробів, від яких залежить життя людей. 

Останніми роками велику увагу дослідників привертають сталі зі 

структурою бейніту, високий рівень міцності яких забезпечується 

утворенням наноструктур. Нові дослідження про закономірності 

структуроутворення сталей, наприклад сталей зі структурами нанобей-

ніту або дрібнопластинчастого перліту, свідчать, що нанострукту-

рування є одним з ефективних механізмів створення високоміцного 

стану в сталях. Наноструктурування потенційно здатне забезпечити 

високий рівень комплексу міцнісних властивостей у нелегованих або 

низьколегованих відносно некоштовних сталях методами, що засто-

совують у масовому виробництві. 

У монографії наведено результати досліджень із підвищення 

міцності  нелегованих і низьколегованих сталей термічною обробкою, 

що забезпечують створення наноструктурованого стану.  

Автори висловлюють велику подяку д-р техн. наук., проф. 

В. Шаломєєву, Prof. Dr. I. Gallino, Dr. I. Petrišinets, Dr. D. Mierzwinski 

та О. Широкову за допомогу в проведенні досліджень. 

Дослідження виконано за фінансової підтримки Національного 

фонду досліджень України, проєкт 2021.01/0189. 
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1. СУЧАСНІ ВИСОКОМІЦНІ СТАЛІ 

 

 

Сталі з високою конструкційною міцністю є критично важливими 

для різних сфер людської діяльності. У надзвичайних ситуаціях життя 

людини значною мірою залежить від властивостей сталей [1, 2, 3]. 

Міцність сталей може змінюватися в широких межах залежно від 

їхнього хімічного складу та методів обробки. Так, важливий складник 

конструкційної міцності сталей, а саме границя плинності, може 

змінюватися в діапазоні від 100 МПа (м’які нелеговані низько-

вуглецеві сталі) до 1700 МПа і навіть вище (високоміцні сталі різного 

ступеня легування, що пройшли термічну обробку за спеціальних 

умов) [4]. 

Традиційними способами зміцнення сталей є подрібнення зерна [5], 

твердорозчинне зміцнення [6], зміцнення дрібнодисперсними частин-

ками [5, 7, 8], а також зміцнення пластичною деформацією [9]. Су-

марно зазначені методи можуть підвищити границю плинності сталей 

приблизно до 700 МПа [4].  

Згідно із загальноприйнятим уявленням [10], грубозернисті, 

ультрадрібнозернисті та нанокристалічні структури розглядають у 

діапазонах розмірів компонентів 1–100 мкм, 100–1000 нм, 10–100 нм 

відповідно. Перспективним способом зміцнення, який у принципі дає 

змогу поєднати високу міцність із підвищеною або високою пластич-

ністю, є подрібнення зерен до рівня одного мікрометра або навіть 

менше [11]. Надзвичайно високі властивості можна отримати в сталях 

під час подрібнення структурних компонентів до нанорозмірів [12, 13]. 

Об’єкт вважають нанорозмірним, якщо хоча б один із його 

лінійних вимірів менше 100 нм [10]. Матеріал є наноструктурованим, 

якщо він містить шари завтовшки  менше 100 нм або частинки розмі-

ром менше 100 нм [4, 14]. Наноструктуровані та ультрадрібнозернисті 

сталі мають підвищену міцність порівняно зі сталями з відносно 

великими зернами [11, 13, 15–17]. 
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Дрібнодисперсна структура та наноструктура в сталях можуть 

бути досягнуті методами інтенсивної пластичної деформації [12, 18], 

термомеханічної обробки [10, 19–26], термічної обробки [20], мікро-

легування [5, 7] та комбінацією цих методів. Інтенсивна пластична 

деформація здатна значно подрібнити структурні компоненти криста-

лічних матеріалів, зокрема сталей, та підвищити межу міцності  (UTS) 

до рівня 2700 МПа [27]. Недоліками цього методу є технологічна 

складність та можливість застосування до об’єктів відносно малих 

розмірів. 

Термомеханічна обробка поєднує пластичну деформацію та 

термічну обробку. На відміну від інтенсивної пластичної деформації, 

ступінь пластичної деформації матеріалу під час термомеханічної 

обробки менший, але дає змогу змінювати та контролювати параметри 

процесу в дуже широких межах, його фактично використовують на 

більшості металургійних підприємств. 

Термічна обробка є дуже ефективним методом подрібнення склад-

ників сталей. Оскільки термічна обробка сталей здебільшого містить  

фазові перетворення аустеніту в певні продукти розпаду (ферито-

цементитну суміш, мартенсит-бейніт), подрібнення зерна аустеніту 

перед перетворенням природно призводить до зменшення розміру 

продуктів перетворення. Тому корисною є будь-яка обробка, яка спри-

яє подрібненню вихідного зерна аустеніту. Одним із таких методів є 

повторна фазова рекристалізація [28]. Контрольована аустенітизація 

(контроль температури нагрівання, часу витримки або обох) є ще 

одним ефективним методом, що сприяє рафінуванню подрібненню 

складників сталей [29]. 

Мікролегування такими елементами як Nb, Ta та V сприяє подріб-

ненню мікроструктури сталей завдяки утворенню на стадії кристалізації 

дрібнодисперсних тугоплавких карбідів і нітридів зазначених елемен-

тів [8]. Ці дрібні частинки є додатковими центрами кристалізації 

(подрібнення складників), а також ефективно гальмують рекристаліза-

цію металу під час ТМО,  що сприяє накопиченню сумарної деформації 

та збереженню деформованого стану аустенітних  зерен. Також мікро-
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легування, як і легування більшістю інших елементів, сприяє підви-

щенню прогартовуваності сталей. 

Застосування вищезгаданих методів подрібнення мікроструктури 

сталей у поєднанні з відомими методами зміцнення (гартування до 

мартенситу/бейніту) призвело до створення широкого спектру сучас-

них високоміцних сталей. У сучасній літературі високоміцні сталі 

(advanced high-strength steels, AHSS англ.) класифікують за поколін-

нями [4]. 

Перше покоління високоміцних сталей (first generation advanced 

high-strength steels англ.) є низьколегованими сталями [30]. Їхня 

структура поєднує ферит, бейніт, мартенсит та аустеніт. Серед сталей 

першого покоління слід відзначити двофазні феритно-мартенситні та 

феритно-бейнітні сталі, сталі зі складною мікроструктурою та мартен-

ситні сталі [30, 31, 32]. Максимальний рівень міцності високоміцних 

сталей першого покоління становить 1500 МПа (до 2200 МПа для мар-

тенситних сталей), а відносне видовження становить від 5 % до 30 % [4]. 

Основною проблемою високоміцних сталей першого покоління є 

зниження пластичності зі збільшенням міцності. Але подрібнення 

феритних та/або мартенситних складників може одночасно підвищити 

міцність і пластичність. 

Високоміцні сталі другого покоління (second generation advanced 

high-strength steels), на відміну від сталей першого покоління, є 

високолегованими (від 15 % до 30 % мангану) та мають аустенітну 

структуру за кімнатної температури. Пластична деформація в цих 

сталях відбувається шляхом двійникування [33]. Сталі другого по-

коління мають видатне поєднання міцності та пластичності завдяки 

високому вмісту мангану та, отже, структурі стабільного аустеніту за 

кімнатної температури. Міцність на розрив та відносне видовження 

високоміцних сталей другого покоління становлять від 900 МПа до 

1600 МПа та від 45 % до 70 % відповідно [4]. Недоліками цих сталей є 

відносно висока вартість через високий вміст мангану та труднощі 

зварювання, що обмежує використання цієї групи високоміцних ста-

лей. 
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Високоміцні сталі третього покоління (third generation advanced 

high-strength steels) є низько- та середньолегованими [31, 34, 35, 36]. 

Мікроструктура цих сталей має нанорозмірні структурні компоненти, 

контрольований градієнтний розподіл легувальних елементів між 

фазами та використання ефекту деформаційного мартенситного пере-

творення аустеніту (transformation induced plasticity, TRIP) для 

поєднання високої міцності та пластичності [37, 38, 39, 40, 41, 42]. 

Найбільш відомими групами високоміцних сталей третього поко-

ління є: 

 Q&P сталі (quenching and partitioning, гартування з подальшим 

перерозподілом вуглецю) [38]; 

 середньоманганові сталі (medium-Mn steels, MMnS) [39]; 

 бейнітні сталі з ефектом перетворення під деформацією (TRIP-

aided bainitic ferrite steels, TBF steels) [40, 41]. 

Q&P сталі дають змогу одержувати задовільну комбінацію міц-

ності і пластичності або взагалі без легування, або за дуже невеликого 

вмісту легувальних елементів. Ці сталі містять вуглець, манган, 

кремній, нікель і молібден зазвичай у сумарній кількості не віще 4 %. 

Це значно нижче, ніж у високоміцних сталей другого покоління.  

Сутність Q&P обробки полягає в охолодженні сталі з температури 

аустенізації до температури, нижчої за температуру початку мартен-

ситного перетворення (Мп), але вищої за  температуру кінця мартен-

ситного перетворення (Мк) з подальшою ізотермічною витримкою. 

Впродовж цієї витримки вуглець перерозподіляється між мартенситом 

і аустенітом. Унаслідок охолодження після ізотермічної витримки 

структура сталі містить мартенсит із тонкими прошарками стабільного 

аустеніту, який збагачено на вуглець. Температура припинення охоло-

дження на першому етапі і температура подальшої ізотермічної 

витримки є найбільш важливими чинниками, які визначають кількість 

аустеніту, що залишається після Q&P обробки.  

В середньоманганових сталях (MMnS) може бути стабілізовано 

велику кількість аустеніту через перерозподіл вуглецю і, здебільшого, 

мангану між структурними складниками сталей у процесі ТО. Меха-
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нічні властивості середньоманганових сталей залежать у першу чергу 

від кількості аустеніту, його морфології і стабільності. Через це 

першочерговим завданням під час ТО середньоманганових сталей є 

забезпечення певних визначених параметрів аустенітної фази.  

Наявність підвищеної кількості мангану надає можливість отриму-

вати мартенсит за значно менших швидкостей охолодження, ніж у 

нелегованих сталях. В деталях невеликого перерізу мартенсит у струк-

турі може бути отримано навіть внаслідок  охолодження на повітрі. 

 Середньоманганові сталі вважають високоміцними сталями 

третього покоління через їхні видатні механічні властивості і невисоку 

вартість порівняно з високомангановими сталями. 

Бейнітні сталі з ефектом перетворення під деформацією (TBF 

steels) містять підвищену кількість вуглецю і мають високу міцність у 

поєднанні з підвищеною пластичністю. Через низький вміст легуваль-

них елементів і високі механічні властивості ці сталі зараховують до 

високоміцних сталей третього покоління. 

ТО бейнітних сталей з ефектом перетворення під деформацією 

складається з таких етапів: 

 аустенітізація; 

 охолодження зі швидкістю, вищою за критичну, до температури, 

нижчою за температуру початку бейнітного перетворення (Бп), 

але вище Мп; 

 ізотермічна витримка за цієї температури певний час залежно від 

хімічного складу аустеніту; 

 охолодження до кімнатної температури. 

Мікроструктура після зазначеної ТО містить бейнітний ферит, 

карбіди і можливо невелику кількість мартенситу. Якщо сталь містить 

кремній у кількості від 1,5 %, цементит під час ізотермічної витримки 

не утворюється [43, 44]. Вуглець, який у процесі ізотермічної витрим-

ки вивільняється з кришталевої ґратки бейнітного фериту, дифундує в 

аустеніт і стабілізує його. Отже, за умови наявності кремнію, мікро-

структура сталі після ізотермічної обробки складається з бейнітного 

фериту і стабілізованого вуглецем аустеніту. Підвищена міцність TBF 
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сталей досягається через дуже дрібнодисперсну структуру, а задо-

вільна пластичність – завдяки стабілізованому вуглецем аустеніту. 

В останні роки велику увагу дослідників привертають саме Q&P 

та TBF високоміцні сталі третього покоління [45, 46, 47]. Широкий 

діапазон можливих режимів ТО цих сталей забезпечує велике різно-

маніття комплексу їхніх механічних характеристик. 

Серед сучасних сталей, які здатні забезпечувати високу міцність, 

необхідно відзначити нелеговані сталі з великим вмістом евтектоїд-

ного структурного складника [48, 49, 50]. Це, насамперед, евтектоїдна 

сталь  У8, а також доевтектоїдні і заевтектоїдні нелеговані і нізьколе-

говані сталі. Відомо, що ізотермічна обробка сталі У8 за температур 

мінімальної стійкості аустеніту до дифузійного перетворення (від 

500 °С до 550 
о
С) з подальшою пластичною деформацією дає змогу 

отримати дуже високий комплекс механічних властивостей. Однак 

таку обробку можливо застосовувати тільки для дроту невеликого 

перерізу, отже, коло потенційних виробів є значно обмеженим. 

У монографії наведено результати досліджень, які було спрямо-

вано на забезпечення високої міцності нелегованих і низьколегованих 

сталей шляхом тієї чи тієї термічної обробки з метою забезпечення 

наноструктурованого стану. 
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2. ЩОДО КРИТЕРІЮ КОНСТРУКЦІЙНОЇ  

МІЦНОСТІ СТАЛЕЙ 

 

 

2.1. Попередні міркування 

Для оцінки якості високоміцних сталей застосовують низку 

комплексних критеріїв, серед яких найбільш поширеним є добуток 

границі міцності (σв) і відносного подовження (δ) (product of strength 

and elongation, PSE) із розмірністю ГПа×% (GPa×%). Фізичний сенс 

такого критерію може бути інтерпретованим як робота руйнування 

зразка під час випробувань. Але зазначений критерій є дуже грубим 

наближенням до фактичної роботи руйнування (рис. 2.1). 

 

 
                                   а                                                        б 

Рис. 2.1. Порівняння значень критерію PSE і фактичної роботи руйнування 

зразка під час випробувань на розтяг: (а) Графічна інтерпретація критерію 

PSE; (б) фактична робота руйнування. Схеми 

 

Також недоліком такого підходу до визначення критерію конст-

рукційної міцності є його неоднозначність. Дійсно, уявімо собі дві 
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сталі, одна з яких має невелику міцність і велике подовження, а друга 

– навпаки, велику міцність і невелике подовження. Незважаючи на 

принципову різницю у властивостях таких сталей, чисельне значення 

критерію PSE може бути однаковим (рис. 2.2). 

 

 
Рис. 2.2. Приклад неоднозначної інтерпретації критерію PSE 

 

2.2. Обгрунтування критерію конструкційної міцності сталей 

Для більш адекватного визначення роботи руйнування площу під 

кривою може бути схематично визначено так, як наведено на рис 2.3. 

Площу S3 (рис.2.3) для спрощення розрахунків може бути приблизно 

визначено через площу трикутника S3 (рис. 2.4). Також у першому на-

ближенні площею S1 можна знехтувати, оскільки її внесок до загальної 

площі під кривою руйнування є майже незначущим. Отже, отримуємо  

вираз К = 0,5·δ·(σв+σт), який визначає площу під кривою як суму площ 

S2 та S3 (останнє рівняння на рис. 2.4). Зазначений вираз є набагато 

точнішою оцінкою роботи руйнування, ніж критерій  PSE.  

Як і у випадку критерію PSE (див. рис. 2.2), недоліком такого 

підходу до визначення критерію конструкційної міцності є його не-

однозначність. У разі застосування критерію К = 0,5·δ·(σв+σт) також 
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можлива ситуація, коли для двох сталей з принципово різним рівнем 

міцності критерії будуть рівними. 

 

 
Рис. 2.3. Схематизація визначення роботи руйнування 

 

 
Рис. 2.4. Спрощений критерій конструкційної міцності 

 

Для усунення цього недоліку запропонуємо альтернативний підхід 

до розрахунку критерію конструкційної міцності: 

                                                            (1) 
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На перший погляд, такий вираз не має фізичного сенсу. Але вели-

чина, яку розраховують за цією формулою, однозначно характеризує 

рівень конструкційної міцності сталі: якщо міцність сталі є низькою, 

то і критерій буде низьким навіть за великого відносного подовження. 

Зауважимо, що границю плинності і межу міцності зручно виражати в 

гігапаскалях (ГПа). Відповідно розмірність критерію конструкційної 

міцності сталей матиме розмірність [ГПа
2
×%]. 

На рис. 2.5 наведено дві діаграми, які отримано за результатами 

наших випробувань і за літературними даними механічних властиво-

стей сталей із різним вмістом вуглецю [1–15]. Діаграму на рис. 2.5, а 

отримано за критерієм  К = 0,5·δ·(σв+σт); червоні точки – результати, 

які отримано з урахуванням площі S1 під прямою в пружній області 

навантаження (рис. 3.4). Діаграму на рис. 2.5,б отримано за формулою 

К = σв·σт·δ. Можна побачити, що ці діаграми майже ідентичні. Отже, 

критерій К = σв·σт·δ є таким, що здатен  однозначно характеризувати 

конструкційну міцність сталей.  

 

 

Рис. 2.5. Порівняння діаграм, які отримано за різними формулами 

конструкційної міцності: (а) К = 0,5δ(σв+σт); (б) К = σв·σт·δ 
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Аналіз діаграм, які побудовано за різними формулами, свідчить, 

що за використання будь-якої формули (див. рис. 2.5,а та рис. 2.5,б) 

критерій конструкційної міцності є максимальним для сталей із вміс-

том вуглецю 0,5–0,6 %. 

Отже, аналіз публікацій, у яких наведено відомості щодо власти-

востей високоміцних сталей, свідчить про подібність критеріїв              

К = 0,5δ(σв+σт) та К = σв·σт·δ. Принциповою різницею між ними є те, 

що критерій К = σв·σт·δ унеможливлює ситуацію, коли високоміцна 

сталь і сталь із низькою міцністю характеризуються рівними крите-

ріями конструкційної міцності. 

Необхідно відзначити, що конструкційна міцність в загальнопри-

йнятному розумінні визначає надійність і довговічність матеріалу в 

певних умовах експлуатації. Отже, для певних умов має бути ви-

значено ступені для кожного співмножника у виразі (1) та/або додано 

інші співмножники, наприклад відносне звуження, ударну в’язкість, 

тріщиностійкість та/або інші показники механічних властивостей. Але 

для загальної характеристики якості матеріалів, зокрема високоміцних 

сталей, за результатами лабораторних випробувань критерій К = σв·σт·δ 

може бути використаним як адекватний критерій конструкційної міц-

ності сталей. 
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3. ОТРИМАННЯ НАНОСТРУКТУРОВАНОГО СТАНУ  

В СТАЛЯХ З КАРБІДНИМ ЗМІЦНЕННЯМ 

 

 

Сталі з високим вмістом вуглецю зазвичай використовують як 

зносостійкі [1–5] та інструментальні матеріали [6]. В особливих 

випадках вуглецеві сталі з близьким до евтектоїдного складу можуть 

бути оброблені для забезпечення високої міцності [7–11]. Це, перш за 

все, евтектоїдна сталь з 0,8 мас.%C, а також доевтектоїдні та заевтекто-

їдні сталі. Відомо, що ізотермічна обробка евтектоїдної сталі з подаль-

шою пластичною деформацією забезпечує дуже високий комплекс 

механічних властивостей [9]. Таку обробку зазвичай проводять за 

температур мінімального опору аустеніту дифузійному перетворенню 

(від 500 °C до 550 °C). Однак така обробка може бути застосована 

лише до дроту малого поперечного перерізу, тому асортимент потен-

ційної продукції значно обмежений. 

Метою цієї роботи було знайти термічну обробку евтектоїдної 

сталі, яка б дала змогу одночасно збільшити її міцність та здатність 

протистояти високоенергетичним ударам. 

 

3.1. Матеріали та методи 

Експерименти проводилися з використанням промислово виго-

товлених стрижнів діаметром 14 мм з нелегованої евтектоїдної сталі, 

що містить 0,79 мас.% C. У таблиці 3.1. наведено хімічний склад 

експериментальної сталі, наданий постачальником. Зразки для випро-

бувань на розтяг та ударну міцність були виготовлені з цих стрижнів. 

Таблиця 3.1 

Хімічний склад евтектоїдної сталі промислового виробництва, 

мас.% 

C Si Mn Cr Ni Cu P S 

0.79 0.23 0.21 0.19 0.17 0.22 0.011 0.004 
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Випробування на розтяг проводили згідно з ISO 6892-1:2019 з 

використанням пропорційних циліндричних зразків з діаметром ро-

бочої частини 5 мм та довжиною 25 мм на сервогідравлічній машині 

INSTRON 8801. Випробування на ударний згин проводили згідно з 

ISO 148-1:2016 на маятниковій машині INSTRON IMP-460J з викорис-

танням зразків розміром 7,5 мм × 10 мм × 55 мм без надрізу, а також з 

V-подібним надрізом. Через градієнтну мікроструктуру зразків після 

термічної обробки для оцінки властивостей самого поверхневого шару 

були необхідні зразки без надрізу. 

Мікроструктуру та поверхні зламу зразків досліджували за допо-

могою сканувальних електронних мікроскопів JEOL JSM-7000F та 

JEOL JSM-IT 300. Зразки для мікроструктурного дослідження готу-

вали шляхом шліфування абразивним папером різної зернистості з 

подальшим поліруванням та травленням у ніталі. Поверхні зламу після 

ударних випробувань зразків досліджували на сканувальних елект-

ронних мікроскопах без будь-якої додаткової обробки. 

Твердість зразків визначали за допомогою твердоміра Віккерса 

ТВП-5012, навантаження 98,1 Н. Для визначення мікротвердості ви-

користовували твердомір MICROTECH HVA-1 при навантаженні 

0,981 Н. 

Рентґеноструктурні дослідження проводили на рентґенівському 

дифрактометрі RIGAKU SMARTLAB SE у Cu-Kα-випромінюванні. 

Зразки нагрівали під час термічної обробки в електричній печі опору 

СУОЛ-0,44/12-М2-У42. Температуру вимірювали за допомогою хро-

мель-алюмелевої термопари. Перевірку температури поблизу цільових 

значень проводили за допомогою портативного потенціометра ПП-63. 

До зразків було застосовано нетрадиційну термічну обробку. Ідея 

полягала в отриманні максимально дрібнодисперсної феритно-цемен-

титної мікроструктури шляхом охолодження з однофазної області 

аустеніту з близькою до критичної швидкістю охолодження. Близька 

до критичної швидкість охолодження забезпечувалася контрольова-

ною витримкою зразків у печі за температури 800 °C; отже, в аустеніті 

розчинялася різна кількість цементиту. Тому критична швидкість 
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охолодження аустеніту змінювалася разом зі зміною часу витримки. 

Оскільки фактична швидкість охолодження зразків підтримувалася 

постійною, було припущено, що існує певна оптимальна витримка, яка 

відповідатиме фактичній швидкості охолодження та критичній швид-

кості охолодження при заданому складі аустеніту. З одного боку, 

технології термічної обробки мають лише обмежену здатність контро-

лювати розмір зерен аустеніту; контрольована пластична деформація в 

поєднанні з мікролегуванням створюють більш широкі можливості. З 

іншого боку, мікроструктура після охолодження з аустенітної області 

значно залежить від стану аустеніту безпосередньо перед фазовим 

перетворенням. Цей стан аустеніту можна змінити різними способами. 

У нашому випадку певний хімічний склад аустеніту має бути «зафік-

сований» шляхом контрольованого часу витримки. 

Температуру в печі підвищили до цільового значення 800 °C та 

підтримували на стабільному рівні протягом приблизно 30 хвилин для 

рівномірного нагрівання робочого простору, корундової колби та 

футерівки печі. Після нагрівання печі кожний зразок завантажували в 

піч окремо та витримували протягом часу, контрольованого секундо-

міром. Після закінчення витримки зразок швидко витягували з печі за 

допомогою щипців та занурювали в трансформаторну оливу кімнатної 

температури. Отже, кожен зразок обробляли окремо, забезпечуючи 

стабільну швидкість витягування зразка з печі та занурення його в 

оливу. Тож була забезпечена стабільність параметрів термічної оброб-

ки, за винятком часу витримки зразків у печі. 

Час витримки кожного зразка в печі варіювався від 3 до 9 хвилин з 

інтервалом 30 або 60 секунд. Для уточнення оптимального часу ви-

тримки інтервал був скорочений поблизу передбачуваного оптималь-

ного часу витримки. 

 

3.2. Результати і обговорення 

В табл. 3.2 наведено результати ударних випробувань зразків без 

надрізу. 
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Таблиця 3.2 

Результати ударних випробувань вуглецевої евтектоїдної сталі 

після термічної обробки з контрольованою витримкою.  

Зразки без надрізів 

Час витримки, хв-с Енергія удару, Дж 

Без термічної обробки 218 

Без термічної обробки 41
1
 

3-00 100 

4-00 109 

4-30 153 

5-00 141 

5-30 281 

6-00 237 

6-30 

У зразку з’явилася тріщина, але зразок не зруйно-

вано. Маятник зупинився в нижньому вертикаль-

ному положенні. 

6-30 8
1
 

6-45 25
1
 

7-00 Зразок не зруйновано. Зразок зупинив маятник. 

7-00 21
1
 

8-00 18 

9-00 10 

1
 Зразок з V-надрізом. 

 

Енергія удару збільшилася після того, як час витримки перевищив 

5 хвилин. Зразок після термічної обробки з часом витримки 7 хвилин 

не зруйнувався після удару з енергією 460 Дж (рис. 3.1). На рис. 3.2 

показано зруйнований випробуваний зразок, який витримувався в печі 

протягом 8 хвилин. Видно кардинальну різницю між цими двома 

зразками. Різниця в часі витримки всього в одну хвилину призвела до 

різкого зниження енергії удару зразків. 

Дані таблиці 3.2. показують, що після витримки від 3,0 до 5,5 хви-

лин ударна в’язкість сталі нижча, ніж у відпаленому стані. Збільшення 

часу витримки поступово призводить до збільшення ударної в’язкості 
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до певного критичного часу витримки (7 хв). Отже, було встановлено 

чітку екстремальну залежність (з мінімумом і максимумом) ударної 

в’язкості від часу витримки евтектоїдної сталі за температури 800 °C 

до охолодження. 

У таблиці 2 наведено результати випробувань на розтяг. Результа-

ти випробувань вказують на таку ж екстремальну залежність міцності 

від часу витримки, як і для ударних зразків. 

 

 

Рис. 3.1. Зразок після термічної обробки з витримкою 7 хвилин та подальшим 

випробуванням на удар 

 

 

Рис. 3.2. Зразок після термічної обробки з витримкою 8 хвилин та подальшим 

випробуванням на удар 

 

Таблиця 3.3 

Результати випробувань на розтяг вуглецевої евтектоїдної сталі 

після термічної обробки з контрольованою витримкою 

Час ви-

тримки, хв-с 

Границя плин-

ності, MPa 

Межа міцно-

сті, MPa 

Відносне 

подовження, % 

Відносне 

звуження, % 

1 2 3 4 5 

Без термічної 

обробки 
903 1043 6.8 19.0 

1-30 628 1045 11.6 20.3 
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Закінчення таблиці 3.3 

1 2 3 4 5 

2-00 675 1033 8.0 21.5 

2-30 569 1029 10.8 21.5 

3-00 543 1018 8.0 25.1 

3-30 513 1091 8.0 21.9 

4-00 1187 1295 1.5 - 

4-30 1000 1000 - - 

5-00 873 873 - - 

6-00* 341 341 - - 

8-00 658 658 - - 

*Зразок зруйновано крихко під навантаженням 17069 Н по поперечному 

перерізу головки площею 50 мм
2
. 

 

Отримані результати свідчать про те, що зміцнювати евтектоїдні 

сталі можна методом контрольованої витримки в однофазній області 

та подальшого охолодження в оливі. Час витримки є критичним і має 

точно контролюватися для досягнення максимального ефекту зміц-

нення. На рис. 3.3 показано SEM-зображення евтектоїдної сталі у стані 

постачання (відпал) з колонією перліту розміром 12,96 мкм (35 це-

ментних пластинок, приблизно 3 цементні пластинки на мікрометр). 

На рис. 3.4 показано SEM- зображення при малому збільшенні (×60) 

поперечного перерізу зразка після термічної обробки з часом 

витримки 6 хв 30 с. На різних відстанях від поверхні можна побачити 

три різні зони: на глибину до 100 мкм, від 100 мкм до 680 мкм, глибше 

680 мкм. Отже, внаслідок термічної обробки з контрольованим часом 

витримки формується градієнтна мікроструктура. 

На рис. 3.5 показано мікроструктуру того самого зразка на відстані 

менше 100 мкм від поверхні. Структура містить нерозчинені карбіди 

та пластинки цементиту з міжпластинчастим проміжком приблизно 

100 нм (див. рис. 3.5, зона 1). Наявність нерозчинених карбідів вказує 

на те, що вміст вуглецю в аустеніті безпосередньо в момент охоло-

дження був менше 0,8 мас.%. 
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Рис. 3.3. SEM-зображення евтектоїдної сталі у стані постачання (відпал) 

 з колонією перліту розміром 12,96 мкм 

 

 

Рис. 3.4. SEM-зображення перерізу ударного зразка після термічної обробки  

з часом витримки 6 хв 30 с 

 

На рис. 3.6 показано мікроструктуру того самого зразка на відстані 

приблизно 200 мкм від поверхні. Відмінними мікроструктурними 

складниками є свіжоутворені тонкі пластинки цементиту (1), грубі 

нерозчинені пластинки цементиту (2), успадковані від попереднього 

мікроструктурного стану, та глобулярні нерозчинені карбіди (3). Гло-
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булярні нерозчинені карбіди (3), ймовірно, є залишками неповністю 

розчинених пластинок цементиту. 

 

 

Рис. 3.5. SEM-зображення підповерхневої зони термічно обробленого зразка 

 з часом витримки 6 хв. 30 с 

 

 

Рис. 3.6. SEM-зображення термічно обробленого ударного зразка і часом 

витримки 6 хв 30 с на відстані приблизно 200 від поверхні 200 µm:  

(1) свіжоутворені тонкі пластинки цементиту; (2) грубі нерозчинені пластинки 

цементиту, успадковані від минулого мікроструктурного стану;  

(3) та глобулярні нерозчинені карбіди 
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 Значна різниця в мікроструктурі на різній глибині від поверхні 

має призводити до різних режимів руйнування відповідних ділянок. 

Порівняння рис. 3.7 та рис. 3.8 чітко показує цю різницю. Фрактограма 

на рис. 3.7 відповідає підповерхневій області зразка після термічної 

обробки з витримкою 6 хв 30 с. Це типове в’язке руйнування. Зображен-

ня поверхні руйнування, показані на рис. 3.7, є ідентичними численним 

прикладам SEM-зображень для в’язкого руйнування [12 рис. 10, 13 

рис. 6, 14 рис. 25 тощо]. Навпаки, рис. 3.8 демонструє здебільшого 

крихке руйнування (1) центральної області зразка після термічної 

обробки з витримкою 6 хв 30 с. Ділянки (1) поверхні руйнування, 

показані на рис. 3.8, є ідентичними численним прикладам SEM-зобра-

жень для крихкого руйнування [12 рис. 11, 14 рис. 1,a тощо]. Ділянки 

в’язкого руйнування (2) також присутні, але їх відносна площа значно 

менша, ніж у підповерхневих областях. 

 

   

Рис. 3.7. Фрактограма при різних збільшеннях підповерхневої області зразка 

після термічної обробки з витримкою 6 хв 30 с 

 

SEM-зображення того самого зразка з малим збільшенням дає 

змогу оцінити частку пластичної зони (рис. 3.9). Глибину підповерх-

невого шару з іншим виглядом поверхні руйнування порівняно з 

центром можна оцінити як 0,7–1,0 мм. Це спостереження корелює з 

глибиною зміненого шару, що показано на рис. 3.4. 
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Рис. 3.8. Фрактограма центральної області зразка після термічної обробки 

 з витримкою 6 хв 30 с: квазікрихке руйнування (1), в’язке руйнування (2) 

 

 

Рис. 3.9. Фрактограма зразка з малим збільшенням після термічної обробки  

з витримкою 6 хв 30 с 

 

Важливим є питання щодо вмісту вуглецю в α-твердому розчині на 

поверхні зразків після термічної обробки з оптимальним часом ви-

тримки. Вміст вуглецю в α-  та γ-твердих розчинах сплавів на основі 

заліза значно впливає на механічні й експлуатаційні властивості остан-

ніх. За одного і того ж вмісту вуглецю в сталі його вміст у твердих роз-
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чинах може значно коливатись залежно від термічної обробки. В робо-

ті використано метод визначення вмісту вуглецю в твердому α-розчині 

на основі заліза за положенням дифракційного максимуму (211) [15]. 

 Для швидкого визначення кількості вуглецю в ОЦК ґратках сталі 

залежно від положення дифракційного максимуму (211) були побу-

довані номограми 𝜟𝑪(𝟐𝜽) для XRD-досліджень у кобальтовому та 

мідному випромінюваннях. 

Побудова виконувалася з таких міркувань. Згідно з [15] кількість 

вуглецю визначається із співвідношення  

𝜟[𝑪]𝜶   
𝟏𝟎𝟑

𝟎.𝟖𝟒±𝟎.𝟎𝟖 
(𝒂𝜶 − 𝒂𝟎)   

𝟏𝟎𝟑

𝟎.𝟖𝟒±𝟎.𝟎𝟖 
(𝜟𝒂𝜶) (ат. %)        (1), 

де 𝒂𝟎= 0,28664 нм – параметр ґратки чистого α-заліза; 𝒂𝜶 – параметр 

ґратки зразка, що досліджують. 

Відомо, що для кубічної ратки 𝒂  𝒅√𝑯𝟐 + 𝑲𝟐 + 𝑳𝟐, тоді для ви-

значення параметра ґратки за положенням дифракційного максимум 

(211) можна записати 𝒂  𝒅√𝟔. Але 𝒅  
𝝀

𝟐 𝐬𝐢𝐧𝜽
. Тоді 𝒂  

𝝀

𝟐 𝐬𝐢𝐧𝜽
√𝟔. 

Підставивши все до формули (1), побудуємо залежності 𝜟𝑪(𝟐𝜽) з 

кроком 0,01
о 
(рис. 3.10). 

 

 
а                                                                        б 

Рис. 3.10. Номограми для визначення кількості вуглецю в ОЦК ґратці сталі  

за положенням дифракційного максимуму (211): (а) –  Cо-Kα-випромінювання;  

(б) –  Cu-Kα-випромінювання 

 

Для визначення вмісту вуглецю в α-розчині на самій поверхні 

було проведено XRD дослідження поверхні неушкодженого зразка, як 

показано на рис. 3.11. Місце дослідження показано стрілкою. 
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Рис. 3.11. Місце XRD дослідження незруйнованого зразка 

 

На рис. 3.12 показано частину дифрактограм в області дифракцій-

ного максимуму (211)α зразка без термічної обробки та після терміч-

ної обробки з витримкою 7 хв (неушкоджений зразок, див. рис. 3.1, 

рис. 3.11). Встановлено, що дифракційний максимум (211)α зміщується 

в бік менших значень 2Θ для зразка після 7 хв витримки. Це зміщення 

вказує на збільшення вмісту вуглецю у твердому розчині до 0,12 мас.%. 

Фактично утворюється наноструктурований композит, що складається 

з тонких цементитних пластин та низьковуглецевого мартенситу. 

Отже, встановлено подібність наноструктурованого стану вуглецевої 

сталі після термічної обробки з контрольованим часом витримки до 

структури, отриманої в евтектоїдних сталях після холодної пластичної 

деформації, до ступеня кількох сотень відсотків [7]. 

На рис. 3.13 показано комбіновану діаграму «навантаження-час» з 

трьома кривими, отриманими після ударних випробувань трьох 

зразків: без термічної обробки (синій), після 7 хв витримки (червоний) 

та після 8 хв витримки (чорний). Значення навантаження вимірюються 

за допомогою датчиків сили, встановлених на маятнику. Тут можна 

зробити кілька характерних спостережень. 
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Рис. 3.12. (211)α дифракційний максимум зразків без термічної обробки 

(червоний) та після термічної обробки з витримкою 7 хвилин (синій) 

 

 

Рис. 3.13. Розвиток навантаження під час ударних випробувань зразків  

без термічної обробки (синій), після 7 хв витримки (червоний) та після 8 хв 

витримки (чорний) 

 

Чорна крива чітко вказує на максимуми навантаження на самому 

початку та в кінці процесу руйнування. Перший максимум відповідає 

руйнуванню поверхневого шару, що перебуває під розтягом. Другий 

відповідає руйнуванню стиснутого шару з протилежної сторони зраз-

ка. Між цими двома є тривалий період нульової сили. Очевидно, це 

відповідає поширенню тріщини через ядро зразка. Синя крива має по-
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дібний, але значно коротший період нульової сили. Це спостереження 

призводить до висновку, що зразки з початковими надрізами (V, U або 

T) не дають змогу оцінити енергію, необхідну для розриву поверхне-

вого шару. Але цей самий шар є найбільш навантаженим у будь-якій 

конструкції під час статичного або ударного згинання. Тому ударні 

випробування зразків без надрізів слід проводити також разом із 

випробуваннями зразків з надрізами, щоб більш адекватно оцінити 

поведінку реальних деталей під ударним навантаженням. 

Крива навантаження для незруйнованого зразка має область ста-

лого зростання та область значних коливань навантаження. Цей ефект 

можна пояснити внутрішнім тертям у сильно деформованих частинах 

зразка (див. рис. 3.1). Зсув-ковзання внутрішніх шарів, ймовірно, ви-

кликає екстремуми навантаження. Відомо, що сила тертя досягає свого 

максимуму в момент початку руху.  

Крім того, очевидно, що абсолютне значення навантаження для 

незруйнованого зразка значно вище, ніж для двох інших. Час наванта-

ження також майже вдвічі довший. Отже, значення енергії, яку було 

поглинено незруйнованим зразком, виявляється вищим, ніж запасена 

енергія маятника. 

Слід зазначити, що зразок з V-подібним надрізом після обробки з 

тим самим 7-хвилинним часом витримки має лише 21 Дж поглиненої 

енергії удару. Різка різниця в енергіях удару для зразка без надрізу та 

зразка з V-подібним надрізом підтверджується чіткою різницею між 

відповідними фрактограмами (див. рис. 3.7 та рис. 3.8). Фрактограма 

поверхневої зони зразка після обробки з часом витримки 6 хв 30 с 

демонструє переважно в’язке руйнування (рис. 3.7). Навпаки, центр 

зразка було зруйновано переважно крихко (рис. 3.8). Ділянки, подібні 

до тих, що позначені стрілкою 1, відповідають крихкому руйнуванню 

та займають більшу частину площі зображення (див. рис. 3.8). Хоча 

ділянки в’язкого руйнування (стрілка 2) також представлені на фрак-

тограмі для центру зразка. 

Згідно з [16], твердість феритно-цементитного мікроструктурного 

складника залежить від міжпластинчастої відстані. Дослідження 
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проводилося для сталі з вмістом вуглецю 0,82 % в діапазоні міжплас-

тинчастої відстані від 200 нм до 700 нм. 

Міжпластинчасті відстані у феритно-цементитовій суміші такої ж 

сталі після термічної обробки з оптимальним часом витримки ста-

новлять менше 100 нм (див. рис. 3.5). Для порівняння з відомими 

даними [16], кореляція між твердістю та відстанню від поверхні була 

визначена за допомогою поперечного перерізу ударного зразка після 

витримки 6 хв 30 с (див. таблицю 3.2). Вимірювання твердості за Вік-

керсом проводилися на різній глибині від поверхні з навантаженнями 

на індентор 10 кг та 0,1 кг. Результати показано на рис. 3.14. Можна 

бачити, що твердість збільшується від HV 315 у центрі майже до HV 

390 на поверхні зразка. 

 

 

Рис. 3.14. Кореляція між твердістю зразка за Віккерсом  

(час витримки 6 хв 30 с) та відстанню від поверхні. Відстань 0 мм  

відповідає звичайному вимірюванню твердості на самій поверхні 

 

Встановлено, що фактично отримана твердість збігається з екстра-

польованою згідно з даними з роботи [16] (рис. 3.15). 

Отже, твердість може слугувати експрес-індикатором для визна-

чення того, чи досягнуто наноструктурованого стану після термічної 

обробки. Згідно з рис. 3.14, міжпластинчаста відстань 100 нм відпо-
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відає приблизній твердості HV360. Тому для досягнення високої 

стійкості до ударного навантаження необхідно отримати твердість 

поверхні зразка або деталі машини на рівні HV360 або вище. 

 

 

Рис. 3.15. Кореляція між твердістю за Віккерсом та міжпластинчастою 

відстанню в евтектоїді [16] 

 

Відповідно до природи термічної обробки з контрольованим ча-

сом, навряд чи можливо отримати наноструктурований шар на досить 

великій глибині. Кожна точка матеріалу на певній глибині має свій 

оптимальний час витримки за високої температури. Очевидно, що 

поверхневий шар нагрівається швидше, ніж глибші шари. Тому опти-

мальний час витримки для поверхневого шару мінімальний. Це 

призводить до неминуче змінної твердості з глибиною, що показано на 

рис. 3.13. Ця залежність твердості від відстані виглядає приблизно так 

само, як і після деякої хіміко-термічної обробки. Але на відміну від 

хіміко-термічної обробки, цей метод набагато ефективніший з точки 

зору часу. 

Отримані результати вимірювання твердості на поверхні незруй-

нованого зразка збігаються із даними термокінетичної діаграми 

охолодження сталі У8 (рис. 3.16). Можна бачити, що дві дуже близькі 
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швидкості охолодження призводять до абсолютно різних значень 

твердості: 739 HV і 382 HV. 

 

 

Рис. 3.16. Визначення оптимальної швидкості охолодження сталі У8  

на термокінетичній діаграмі перетворення аустеніту 
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Міжпластинчаста відстань в перліті було детально дослідженоі та 

розглянуто в роботі [17]. Показано, що мінімальна міжпластинчаств 

відстань (90 нм) відповідає перліту, який утворюється ізотермічно 

шляхом патентування у свинці. Тож запропонована термічна обробка 

евтектоїдної сталі з контрольованим часом витримки дає змогу 

отримати в поверхневому шарі мікроструктуру, подібну до тієї, що 

утворюється після патентування у свинцевій ванні. Отже, можна 

уникнути або значно зменшити використання шкідливої та незручної 

технології ізотермічної витримки у свинцевих ваннах. 

У табл. 3.1 енергія удару зростає зі збільшенням часу витримки, 

коли час витримки перевищує 4 хв, що свідчить про покращення 

в’язкості. Однак у табл. 3.2 відносне подовження різко зменшується 

після часу витримки понад 4 хв, що свідчить про зменшення в’язкості. 

Це явище можна пояснити, враховуючи різні поперечні перерізи зраз-

ків для удару та розтягу, а також різні режими прикладання напружен-

ня під час навантаження зразка в процесі згинання та розтягу. 

Коли перліт досягає температури вище евтектоїдної, відбувається 

фазовий перехід α-γ як перший етап перетворення. Другий етап – 

розчинення цементиту в аустеніті. Точний час, коли певна точка на 

певній глибині досягає порогової температури, залежить від теплового 

потоку в зразок від навколишнього середовища та відведення теплоти 

від поверхні всередину зразка. Що вища температура серцевини 

зразка, то менш інтенсивний тепловий потік від поверхні до центру і 

тим менше часу потрібно для досягнення поверхнею температури 

перетворення. Для зразка з меншим поперечним перерізом центр 

нагрівається швидше. Отже, поверхня зразка з меншим поперечним 

перерізом швидше досягає температури перетворення. Ці міркування 

пояснюють, чому оптимальний час для зразка на розтяг діаметром 

5 мм (4 хв, див. табл. 3.2) є меншим за оптимальний час для зразка на 

удар з поперечним перерізом 7,5×10 мм
2
 (7 хв, див. табл. 3.1). 

Спільною рисою ударних та розривних зразків є те, що обидва 

типи зразків швидко втрачають пластичність, коли час витримки пере-

вищує оптимальний. Це пояснюється появою крихкого високовугле-
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цевого мартенситу після охолодження. Але суттєва відмінність 

полягає в тому, що ударний зразок має високу пластичність після 

обробки з оптимальним часом, тоді як розривний зразок має знижену 

пластичність під час обробки до найвищої міцності. Це можна пояснити 

градієнтною мікроструктурою зразків після термічної обробки 

(див. рис. 3.4, рис. 3.14). Зовнішня зона зразків твердіша і, відповідно, 

міцніша, ніж матеріал в центрі. Під час удару відбувається згинання 

зразка, причому найбільші напруження та деформації розташовані в 

зовнішній зоні. При цьому центр зазнає значно менших напружень та 

деформацій до появи тріщини на поверхні. Тому ударний зразок може 

підтримувати суцільність матеріалу серцевини, тоді як зовнішня зона 

зазнає високих напружень та деформацій. Розривні зразки навантажу-

ються рівномірно, тому напруження розвиваються рівномірно по 

всьому поперечному перерізу. Зона осердя має меншу міцність і 

починає пластично деформуватися раніше, ніж зовнішня зона. Навіть 

невелика тріщина всередині зразка в осерді призведе до концентрації 

напружень та крихкого руйнування решти матеріалу. Відомо, що за 

певних умов навіть матеріали з високою пластичністю демонструють 

крихке руйнування, якщо у зразку або конструктивному елементі є 

тріщина [18]. Але це питання є дуже важливим і необхідні подальші 

дослідження для встановлення особливостей руйнування вуглецевої 

сталі з градієнтною мікроструктурою під нормальним навантаженням. 

Також необхідно докласти зусиль для оптимізації часу витримки 

залежно від розмірів елемента, що піддається термічній обробці. 

Вуглецева евтектоїдна сталь відома як найміцніший металевий 

об’ємний матеріал на сьогодні [9], якщо міжшарові відстані зменшити 

до кількох нанометрів [7,8]. У такому стані сталь має близько 30 % 

своєї теоретичної міцності, хоча для досягнення такого рівня власти-

востей потрібна дуже висока деформація. У [7] повідомляється, що 

деформація 6,02 забезпечує міцність на розтяг 6,32 ГПа в перлітному 

сталевому дроті заевтектоїдного складу (0,98%C). У [8] автори по-

відомили про міцність на розтяг 7 ГПа після волочіння патентованої 

евтектоїдної сталі до деформації 6,52. Діаметр дроту після останнього 
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етапу деформації становив 0,02 мм. Ці результати вказують на те, що 

вуглецева евтектоїдна сталь має високий потенціал як високоміцний 

матеріал. Наше дослідження демонструє напрямок досягнення нано-

структурованого стану в об’ємних деталях, виготовлених з перлітної 

сталі, без складних операцій патентування та холодного деформування. 

Хоча в нашій роботі не досягнуто міжшарової відстані на рівні кількох 

нанометрів, показано, що можна забезпечити значне зменшення цього 

параметра порівняно з іншими результатами, отриманими для об’єм-

них зразків після термічної обробки [16] (див. рис. 3.15). Необхідні 

подальші дослідження для з’ясування особливостей механізмів руйну-

вання перлітної сталі з градієнтною мікроструктурою в різних режи-

мах прикладання навантаження. 

 

3.3. Висновки 

Нетрадиційна термічна обробка, що передбачає контрольований 

нагрів при 800 °C та охолодження в оливі, була застосована до вугле-

цевої евтектоїдної сталі. Основні результати можна визначити так.  

1. Існує певний оптимальний час витримки при температурі 

аустенізації, якого необхідно точно дотримуватися з подальшим 

охолодженням зразка в оливі. Цей контрольований час витримки 

забезпечує неповне розчинення цементиту і, отже, точне збігання 

критичної швидкості охолодження аустеніту з фактичною швидкістю 

охолодження під час охолодження в оливі. В результаті на глибині 

близько 100 мкм від поверхні з’являється дуже дрібна перлітна 

наноструктура з міжшаровою відстанню близько 100 нм та твердістю 

HV 380-390. Така наноструктура забезпечує значне підвищення 

стійкості до ударного навантаження. Після термічної обробки з опти-

мальним часом витримки ударний зразок з поперечним перерізом 

7,5×10 мм
2
 не зруйнувався після удару з енергією 460 Дж.  

2. Оптимальний час витримки сильно залежить від поперечного 

перерізу зразка. Встановлено, що оптимальний час витримки стано-

вить 7 хв для ударного зразка з поперечним перерізом 7,5×10 мм
2
 та 

4 хв для зразка на розтяг діаметром 5 мм. Надмірна витримка за 

високої температури перед охолодженням призводить до появи 
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високовуглецевого мартенситу та різкого зниження ударної в’язкості 

та міцності. Тому для кожного перерізу деталі машини необхідні 

спеціальні попередні експерименти для встановлення оптимального 

часу витримки при температурі аустеніизації.  

3. Рентґенівський дифракційний аналіз показав, що твердий 

розчин термообробленого ударного зразка після 7-хвилинної витримки 

містить 0,12 мас.% вуглецю. Це означає, що утворюється нанострук-

турований композит, що складається з тонких цементитних пластин, 

які розташовано у низьковуглецевому мартенситі.  

4. Необхідні подальші дослідження для кращого розуміння меха-

нізму руйнування отриманої градієнтної мікроструктури високовугле-

цевої сталі під навантаженням на розтяг. Також необхідно встановити 

діапазон розмірів деталей, які придатні для термічної обробки з 

контрольованою витримкою при високій температурі. Це дослідження 

сприятиме кращому розумінню того, як зміна форми, товщини зразка, 

якості поверхні впливатиме на властивості високовуглецевої сталі 

після контрольованої термічної обробки.  

Отримані результати можуть бути використані для виробництва 

деталей машин та конструкційних елементів, для яких висока стійкість 

до ударних навантажень є критично важливою. 

У цьому розділі використано матеріали публікації в журналі 

Materials, 17(15), 2025. https://doi.org/10.3390/ma17153696 
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4. НАНОСТРУКТУРУВАННЯ ЯК ПЕРСПЕКТИВНИЙ НАПРЯМ 

ЗАБЕЗПЕЧЕННЯ ВИСОКОМІЦНОГО СТАНУ СТАЛЕЙ  

 

 

У попередньому розділі розглянуто результати досліджень, які 

дали змогу  отримати градієнтну структуру на евтектоїдній нелего-

ваній сталі із формуванням наноструктурованого стану в тонкому 

поверхневому шарі. Якщо навіть тонкий наноструктурований шар 

забезпечує значне підвищення міцності і пластичності одночасно, було 

б доцільним спробувати забезпечити такий або подібний структурний 

стан по всьому перерізу деталей більш-менш великого розміру. 

Як зазначено у розділі 1, перспективним напрямом забезпечення 

високоміцного стану в AHSS третього покоління є ізотермічна оброб-

ка на нижній бейніт. Така обробка дозволяє отримувати нанострукту-

рований стан у деталях з перерізом в десятки міліметрів. Доцільно 

розглянути можливий рівень міцності сталей зі структурою нано-

бейніту і оцінити температурний діапазон їх безпечної експлуатації. 

 

4.1. Уплив вмісту вуглецю на міцність сталей. Гранично 

можливий рівень міцності 

Аналіз діаграм, які наведено в розділі 2 (див. рис. 2.5), свідчить 

про значний уплив вуглецю на конструкційну міцність сталей. Також 

очевидним є факт, що для досягнення оптимального комплексу 

властивостей вміст вуглецю має підтримуватися на певному рівні. 

Доцільно провести аналіз впливу вуглецю на міцність сталей з ураху-

ванням опублікованих даних. 

Загальний рівень міцності, який досягнуто на високоміцних сталях 

(AHSS), проілюстровано на діаграмі, яку наведено на  рис. 4.1.  

Діаграму побудовано з використанням даних з робіт, опублікованих у 

2024–2025 роках [1–102]. Червоні точки відповідають мартенситно-

старіючим сталям. 

Серед визначних результатів – межа міцності 2700 MPa, що було 

досягнуто на високовуглецевій сталі (1,0 мас.% C) після гартування на 
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о
С впродовж 40+ діб [2]. 

На сталі 60Si2CrVNb досягнуто межу міцності 2578 MPa після ізо-

термічної обробки на бейніт [3]. Межу міцності 2550 MPa отримано на 

сталі із вмістом вуглецю 0.53 % після комбінованих ізотермічної 

обробки та пластичної деформації [4]. Зразки сучасної ультрависоко-

міцної сталі 300М, які було отримано лазерним порошковим наплав-

ленням, продемонстрували межу міцності 2500 MPa після гартування з 

відпусканням [5]. Отже, можна бачити, що рівень границі міцності 

2000–2500 МПа є максимально досяжним для сталей з різним рівнем 

легування, за винятком евтектоїдних сталей після патентування та 

пластичної деформації, як було зазначено у попередньому розділі. 

 

 

Рис. 4.1. Діаграма, яка ілюструє вплив вмісту вуглецю на міцність сталей. 

Побудовано за даними робіт [1–102] 

  

4.2. Складники підвищення міцності 

У численних джерелах запропоновано аналітичний зв’язок між 

межею плинності сталей та сукупним внеском різних параметрів [103]. 

Уплив основних параметрів може бути подано таким рівнянням: 
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YS = σo + ∆σSS + ∆σD + ∆σGB                                                         (1) 

де σo – напруження Паєрлса-Набарро, ∆σSS – твердорозчинне зміц-

нення атомами впровадження та заміщення. Додатково ∆σD та ∆σGB є 

дислокаційним зміцненням та зернограничним зміцненням відповідно. 

Величина напруження Паєрлса-Набарро становить 2 G × 10
−4

 MPa 

[104]. Для заліза G = 84,000 MРa. Отже, напруження Паєрлса-Набарро 

можна оцінити як 17 MPa.  

Твердорозчинне зміцнення може бути визначено як 

      ∑   
 
                                              (2) 

де ki – коефіцієнт для елемента i в твердому розчині;    – концентрація 

цього елемента (в мас.%). Якщо припустити рівномірне розташування 

кремнію і мангану як основних легувальних елементів проміж 

бейнітним феритом і аустенітом [105], тоді рівень твердорозчинного 

зміцнення для бейнітного фериту, наприклад, в сталі 60С2А може бути 

визначений відповідно до вмісту кремнію (1,73 мас.%) та мангану 

(0,72 мас.%). У роботі [105] наведено такі коефіцієнти для C, Si та Mn:  

5440, 83, and 32 MPa·мас%
−1

 відповідно. Отже, твердорозчинне зміц-

нення можна оцінити як 144 MPa для Si та 23 MPa для Mn. У роботі 

[106] вміст вуглецю в бейнітному фериті після тривалої ізотермічної 

витримки високовуглецевої сталі за температури 250 °C можна оці-

нити як 0.12–0.21 мас.%. У припущенні середнього вмісту вуглецю 

0.16%, внесок вуглецю у зміцнення бейніту приблизно становить 

900 MPa. 

Дислокаційне зміцнення зазвичай розраховують як [107]: 

∆σD = αMGbρ
1/2                                                                    

(3) 

де α = 0.5, M = 3.06 (фактор Тейлора), G = 84.000 MPa (модуль зсуву), 

b = 2.5×10
−10

 м для заліза (вектор Бюргерса),  ρ – щільність дислокацій, 

м
−2

. У роботі [108] щільність дислокацій в бейнітному фериті оцінено 

як величину в діапазоні від  2.1 × 10
13

 м
−2

 до 7.1 × 10
13

 м
−2

. Отже, дис-

локаційне зміцнення додає в середньому 217 МПа в величину границі 

плинності. 

Сумарний внесок вищезазначених факторів у величину границі 

плинності сталей зі структурою нанобейніту сягає 1134 МПа. 



53 

 

Зміцнення за рахунок подрібнення мікроструктури можна оцінити 

за залежністю Хола-Петча: 

∆σGB = kyd
−1/2                                                                           

(4) 

де ky = 0.63 МПа·м
−1/2

 [104], а d – середній розмір зерна. Зміцнення, що 

зумовлено подрібненням микроструктурних складників, пов’язують із 

ускладненням руху дислокацій із зменшенням розміру зерен. У 

загальному випадку діаметр зерна відбиває відстань між границями 

фаз. Що менша відстань між границями фаз, то більше напруження 

потрібне для забезпечення ковзання дислокацій.  

Графічна інтерпретація рівняння (4) показує (рис. 4.2), що най-

більше зміцнення досягається у випадку подрібнення структури до 

нанометрового діапазону. 

 

 

Рис. 4.2. Графічна інтерпретація залежності Хола-Петча в нанометровому 

діапазоні  відстані між границями фаз 

 

4.3. Моделювання температури Мп аустеніту після ізотерміч-

ної обробки на бейніт 

Для практичного використання високоміцних сталей зі структу-

рою нанобейніту важливо враховувати, що залишковий аустеніт 
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здатний перетворюватися на мартенсит деформації не тільки під 

впливом навантаження, а також і під час охолодження. У процесі 

ізотермічної витримки аустеніт збагачується вуглецем і температура 

початку мартенситного перетворення (Мп) знижується. Це призводить 

до стабілізації аустеніту, але тільки в діапазоні температур вище Мп. 

Якщо в процесі експлуатації температура деталі або елементу конст-

рукції, що вироблено зі сталі з нанобейнітною структурою, змен-

шиться нижче Мп, високовуглецевий аустеніт перетвориться на 

мартенсит. Наявність у структурі високовуглецевого невідпущеного 

мартенситу навіть у невеликій кількості радше за все призведе до 

значного окрихчення. Отже, необхідним є інструмент для визначення 

Мп аустеніту після завершення бейнітного перетворення. 

Для прогнозування Мп аустеніту необхідно визначити вміст у 

ньому вуглецю й інших легувальних елементів. Вміст легувальних 

елементів в аустеніті не змінюється в процесі бейнітного перетворен-

ня, а вміст вуглецю збільшується. Загалом вміст вуглецю в аустеніті 

після завершення перетворення залежить від початкового складу сталі 

і режиму ізотермічної обробки.  

Для визначення цієї залежності використано метод машинного 

навчання. За літературними даними створено базу, яка містить хіміч-

ний склад сталей, температуру і час ізотермічної витримки, а також 

вміст вуглецю в аустеніті після перетворення. З використанням цієї 

бази було побудовано регресійну модель залежності вмісту вуглецю в 

аустеніті після перетворення від решти факторів.  

Програмний код було реалізовано мовою програмування Python із 

застосуванням оболонки Jupyter notebook і загальновживаних 

бібліотек машинного навчання. Зокрема для моделювання регресійної 

залежності використовували прогресивний алгоритм XGBoost. По-

хибку моделювання визначали за методом крос-валідації з кількістю 

блоків від двох до десяти. Визначено, що похибка прогнозування 

вмісту вуглецю в аустеніті після ізотермічного перетворення ста-

новить 0,2 мас.%. Результат роботи програмного коду наведено на 

рис. 4.3. 
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Рис. 4.3. Код Pyhton з моделювання вмісту вуглецю в астеніті і температури 

Мп після бейнітного перетворення 
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У роботі [109] проведено порівняння наявних залежностей темпе-

ратури Мп від хімічного складу аустеніту. Показано, що розглянуті 

моделі не є достатньо адекватними для високого вмісту вуглецю в 

аустеніті, зокрема більше 1 мас.%. Запропоновано уточнену модель і 

побудовано алгоритм машинного навчання для визначення темпе-

ратури Мп за хімічним складом аустеніту. Вебсторінку з реалізованим 

алгоритмом знайдемо за адресою [110].  

Отже, спільне використання моделі визначення вмісту вуглецю в 

аустеніті сталі певного хімічного складу після ізотермічного перетво-

рення (рис. 4.3) і моделі визначення температури Мп за хімічним 

складом аустеніту [110] дає змогу спрогнозувати температуру Мп 

аустеніту в сталі зі структурою нанобейніту і, отже, діапазон тем-

ператур безпечної експлуатації. Для модельної сталі складу 0,45 %С; 

2,47 %Mn; 1,49 %Si; 0,1 %Cr; 0,06 %Al після ізотермічної обробки за 

температури 250 
о
С вміст вуглецю в аустеніті і температура Мп 

становлять відповідно 1,41 мас.% і -35 
о
С (див. рис. 4.3).  

 

4.4. Висновки 

Розглянуто потенційний рівень міцності, який здатні забезпечити 

сталі зі структурою нанобейніту. Показано, що основними факторами, 

що забезпечують високоміцний стан, є зменшення відстані між гра-

ницями фаз до нанометрового діапазону і підвищений вміст вуглецю в 

бейнітному фериті. 

Моделювання вмісту вуглецю в залишковому аустеніті після 

ізотермічної обробки на бейніт свідчить, що підвищений вміст вугле-

цю в аустеніті знижує температуру початку мартенситного перетво-

рення до температури, значно нижчої за  0 
о
С.  Необхідні подальші 

дослідження з експериментального визначення температури, за якої 

відбувається мартенситне перетворення аустеніту в сталях різного 

хімічного складу після ізотермічної обробки за різними режимами. 

У цьому розділі використано матеріали публікації в журналі 

Metals, 15(10), 2025. https://doi.org/10.3390/met15101061 
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57 

 

Перелік посилань 

1. Pelligra, C.; Amirkhiz, B. S.; Zafer, N.; Kang, J.; Wilkinson, D. S. 

Microstrain partitioning, transformation induced plasticity, and 

damage evolution of a third generation medium Mn advanced high 

strength steel. Mater. Sci. Eng. A 2024, 919, https://doi.org/10.1016/ 

j.msea.2024.147447. 

2. Wang, J.; El-Fallah, G.; Chang, X.; Peng, Y.; Tao, Q. Achieving 2.7 

GPa tensile strength in ultrastrong high-carbon steel through 

prolonged low-temperature tempering. Mater. Charact. 2024, 215, 

https://doi.org/10.1016/j.matchar.2024.114241. 

3. Li, Y.; Wang, E.; Zhang, L.; Zhao, X.; Gao, R.; Zhu, W. Ultra-high 

strength and high ductility 60Si2CrVNb spring steel with multiphase 

microstructure controlled by austempering. J. Mater. Res. Technol. 

2024, 30, 5855–5868, https://doi.org/10.1016/j.jmrt.2024.05.018. 

4. Li, G.; Long, W.; Yu, X.; Wu, G.; Chen, W.; Jiang, Q.; Zhang, C.; 

Wu, H.; Gao, J.; Zhao, H.; et al. Hot deformation behavior and 

microstructural evolution of high-carbon high-strength low alloy steel. 

J. Mater. Res. Technol. 2024, 33, 1667–1680, https://doi.org/10.1016/ 

j.jmrt.2024.09.160. 

5. Dong, Y.; Lan, X.; Yang, S.; Lu, J.; Yan, S.; Wei, K.; Wang, Z. Effect 

of quenching and tempering treatments on microstructure and 

mechanical properties of 300M ultra-high strength steel fabricated by 

laser powder bed fusion. Mater. Charact. 2024, 212, https://doi.org/ 

10.1016/j.matchar.2024.113935. 

6. Chen, Z.; Li, H.; Lin, W.; Feng, M.; Min, Z.; Ren, W.; Liang, X.; 

Zheng, T.; Zhou, B.; Zhong, Y.; Zhang, L.; Xi, C. Synergistic 

Improvement of Strength and Ductility by High Magnetic Field 

Assisted Intercritical Annealing in Lightweight Medium Mn Steel. 

Mater. Sci. Eng. A 2024, 911, 146933. https://doi.org/10.1016/j.msea. 

2024.146933 

7. Ma, Y.; Xu, R.; Qi, P.; Feng, S.Y.; Zhang, Y. The Effects of 

Quenching and Partitioning on the Microstructure and Tensile 

Properties of High Strength Suspension Spring Steel. Mater. Today 



58 

 

Commun. 2024, 40, 109653. https://doi.org/10.1016/j.mtcomm.2024. 

109653 

8. Zhu, Q.; Gao, J.; Zhao, H.; Huang, Y.; Liu, G.; Wu, G.; Wu, H.; 

Zhang, C.; Wang, S.; Mao, X. Heterostructure Mediated High 

Strength and Large Ductility in Novel Medium-Mn Steels with Low 

Mn Content. Acta Mater. 2024, 276, 120092. https://doi.org/10.1016/ 

j.actamat.2024.120092 

9. Cui, J.; Li, K.; Yang, Z.; Wu, Z.; Wu, Y. Investigation of Effects of 

Aluminum Additions on Microstructural Evolution and Mechanical 

Properties of Ultra-High Strength and Vanadium Bearing Dual-Phase 

Steels. J. Mater. Res. Technol. 2024, 31, 1117–1131. https://doi.org/ 

10.1016/j.jmrt.2024.06.148 

10. Xu, D.; Zhang, D.; Yang, G.; Wang, Q.; Bao, S.; Zhao, G. Effect of 

Quenching Temperature on the Austenite Stability and Mechanical 

Properties of High-Strength Air-Cooled TRIP Steel Prepared with 

Hot-Rolled C–Si–Mn Sheets. J. Mater. Res. Technol. 2024, 31, 420–

433. https://doi.org/10.1016/j.jmrt.2024.06.044 

11. Olugbade, T.O.; Oladapo, B.I.; Ting, T.T. Superior Strength and Wear 

Resistance of Mechanically Deformed High-Mn TWIP Steel. Colloids 

Surf. A 2024, 696, 134388. https://doi.org/10.1016/j.colsurfa.2024. 

134388 

12. Li, Z.; Shen, F.; Liu, Y.; Hartmann, C.; Norz, R.; Münstermann, S.; 

Volk, W.; Min, J.; Lian, J. Anisotropic Fracture Behavior of the 3rd 

Generation Advanced High-Strength – Quenching and Partitioning 

Steels: Experiments and Simulation. J. Mater. Res. Technol. 2024, 30, 

9395–9414. https://doi.org/10.1016/j.jmrt.2024.05.228 

13. Li, W.; Sun, L.; Cheng, H.; Fan, M.; Zhang, Z. Improving the Tensile 

Ductility of the High-Strength Nanotwinned High Manganese Steel by 

a Strategy Combining Cold Rolling and Warm Rolling. Mater. Sci. 

Eng. A 2024, 902, 146626. https://doi.org/10.1016/j.msea.2024.14 

6626 

14. You, X.; Zhang, J.; Zhang, F.; Hu, F.; Jiang, T.; Xie, Z.; Wang, K.; 

Yang, Z.; Zhang, C. Effect of Microstructure on Sag Resistance of 



59 

 

Ultra-High Strength Spring Steel Evaluated by Hysteresis Loop. 

Mater. Sci. Eng. A 2024, 901, 146568. https://doi.org/10.1016/j.msea. 

2024.146568 

15. Shi, H.; Lu, H.; Tang, Y.; Guo, Y.; Zhang, X.; Wang, Q.; Zhang, J.; 

Liu, R. High Dislocation Density TWIP Steel with an Excellent 

Combination of Strength and Plasticity. J. Mater. Res. Technol. 2024, 

30, 7134–7144. https://doi.org/10.1016/j.jmrt.2024.05.137 

16. Kisku, N. Development of Novel Low Density Ultra-High Strength 

Manganese-Steel with Significant Ductility through Thermo-

Mechanical Processing Route. Mater. Sci. Eng. A 2024, 901, 146591. 

https://doi.org/10.1016/j.msea.2024.146591 

17. Liu, L.; Yang, J.; Li, X.; Sun, M.; Ren, Y.; Li, M.; Yang, H.; Wang, 

H. A Heat-Resistant Steel with Excellent High-Temperature Strength-

Ductility Based on a Combination of Solid-Solution Strengthening 

and Precipitation Hardening. Mater. Sci. Eng. A 2024, 915, 147218. 

https://doi.org/10.1016/j.msea.2024.147218 

18. Xianyong, H.; Tong, C.; Tengfei, M.; Zheng, Z.; Huanjun, W.; 

Chunhua, Z.; Shijun, Z.; Guang, Z.; Yanlei, S.; Qinglin, S. Tension 

Fracture Delamination Analysis on a Hot Rolled Nb-Bearing High-

Strength Steel for Vehicle Wheel Application. Eng. Fail. Anal. 2024, 

166, 108851. https://doi.org/10.1016/j.engfailanal.2024.108851 

19. Li, J.; Jiang, W.; Zhang, Y.; Liu, L.; Yu, Y.; Luan, J.; Jiao, Z.; Liu, 

C.T.; Zhang, Z. Evolution and Strengthening of Nanoprecipitates in a 

High Strength Maraging Stainless Steel. Mater. Sci. Eng. A 2024, 915, 

147198. https://doi.org/10.1016/j.msea.2024.147198 

20. Wang, S.; Wu, W.; Sun, Y.; Yang, Z.; Sha, G.; Wang, W.; Jiao, Z.; 

Chen, H. Regulating Precipitation Behavior in an Ultrahigh-Strength, 

High-Molybdenum Maraging Steel via Laser Powder Bed Fusion. 

Scripta Mater. 2024, 252, 116245. https://doi.org/10.1016/j.scrip-

tamat.2024.116245 

21. De Menezes, J. T. O.; Gruttadauria, A.; Barella, S.; Castrodeza, E. M. 

Experimental Determination of Crack Growth Resistance Curves of 

High-Strength Steel Using Thin Clamped SENT Specimens. Theor. 



60 

 

Appl. Fract. Mech. 2024, 134, 104651. https://doi.org/10.1016/j.taf-

mec.2024.104651 

22. Jia, P.; Shi, L.; Li, L.; Huang, C.; Sun, W.; Huang, Y.; Dai, J.; Bao, 

R.; Zhang, B. Stability of Retained Austenite and Its Effect on Tensile 

Properties and Hole Expansion Performance of High-Strength Steel. 

Mater. Sci. Eng. A 2024, 914, 147112. https://doi.org/10.1016/j.msea. 

2024.147112 

23. Xu, S.; Gao, J.; Huang, Y.; Cao, R.; Wang, S.; Zhao, H.; Wu, G.; 

Wu, H.; Zhang, C.; Mao, X. Effect of Hot Rolling Process on the 

Microstructure and Mechanical Properties of a High-Strength Strip 

Casting Microalloyed Steel. Mater. Sci. Eng. A 2024, 914, 147130. 

https://doi.org/10.1016/j.msea.2024.147130 

24. Wang, H.; Feng, H.; Li, H.; Zhang, S.; Zhu, H.; Jiang, Z. Mn-

Controlled Martensitic Variant Selection Significantly Affects the 

Strength and Toughness of 2.3 GPa Ultra-High Strength Spring Steel. 

Mater. Sci. Eng. A 2024, 914, 147131. https://doi.org/10.1016/j.msea. 

2024.147131 

25. Behzadifar, J.; Boutorabi, S.M.-A.; Saghafian Larijani, H. Dry Sliding 

Wear Behavior of the High-Strength Nanostructured Bainitic Steel 

Containing 3.5 Wt% Aluminum. J. Mater. Res. Technol. 2024, 32, 

2743–2756. https://doi.org/10.1016/j.jmrt.2024.08.063 

26. Tolouei, E.; Hurel, V.; Loucif, A.; Morin, J.-B.; Jahazi, M. Influence 

of the as Quenched State and Tempering Temperature on the Final 

Microstructure and Hardness of a High Strength Medium Carbon 

Steel. Mater. Chem. Phys. 2024, 325, 129765. https://doi.org/10. 

1016/j.matchemphys.2024.129765 

27. Tian, G.; Xiao, J.; Yan, L.; Yao, S.; Bao, Z.; Zhao, A. Preparation of 

High-Strength and High-Ductility Medium Mn Steel with Chemistry 

Heterogeneous via a Two-Step Intercritical Annealing Process. 

J. Mater. Res. Technol. 2024, 32, 1620–1629. https://doi.org/10.1016/ 

j.jmrt.2024.08.007 

28. He, S.; Li, Z.; Liu, X.; Liu, X.; Wang, C.; Zhang, C.; Wang, J. Effect 

of Microstructure Evolution on Impact Toughness in Advanced Ultra-



61 

 

High Strength Steel. Mater. Lett. 2024, 372, 137086. https://doi.org/ 

10.1016/j.matlet.2024.137086 

29. Mishnev, R.; Borisova, Yu.; Kniaziuk, T.; Kaibyshev, R. Phase 

Transformations during Partitioning in a Q&P Steel with Blocky 

Retained Austenite. Mater. Sci. Eng. A 2024, 915, 147184. 

https://doi.org/10.1016/j.msea.2024.147184 

30. Chen, K.; Jiang, Z.; Liu, F.; Yu, J.; Li, Y.; Gong, W.; Chen, C. Effect 

of Quenching and Tempering Temperature on Microstructure and 

Tensile Properties of Microalloyed Ultra-High Strength Suspension 

Spring Steel. Mater. Sci. Eng. A 2019, 766, 138272. https://doi.org/10. 

1016/j.msea.2019.138272 

31. Kimura, Y.; Inoue, T. Influence of Carbon Content on Toughening in 

Ultrafine Elongated Grain Structure Steels. ISIJ Int. 2015, 55(5), 

1135–1144. https://doi.org/10.2355/isijinternational.55.1135 

32. Qin, S.; Liu, Y.; Hao, Q.; Wang, Y.; Chen, N.; Zuo, X.; Rong, Y. The 

Mechanism of High Ductility for Novel High-Carbon Quenching–

Partitioning–Tempering Martensitic Steel. Metall. Mater. Trans. A 

2015, 46 (9), 4047–4055. https://doi.org/10.1007/s11661-015-3021-2 

33. Luo, Z.; Shi, Y.; Zhou, X.; Xue, X. Low and Elevated Temperature 

Mechanical Properties of Cold-Formed Q1200 Ultra-High Strength 

Steel Sections: Experiment and Constitutive Model. J. Build. Eng. 

2024, 97, 110811. https://doi.org/10.1016/j.jobe.2024.110811 

34. Pan, X.; Li, J.; Zhang, C.; Mao, X.; Wang, W.; Wang, S.; Wu, G.; 

Gao, J.; Wu, H.; Zhao, H. Effect of Trace Niobium on the 

Microstructure and Properties of Full-Pearlite Steel Used in the High-

Strength Hypereutectoid Wire Rods. J. Mater. Res. Technol. 2024, 33, 

954–964. https://doi.org/10.1016/j.jmrt.2024.09.145 

35. Wu, J.; Liu, M.; Sun, L.; Li, Y.; Dai, F.; Xu, G. Sliding Wear 

Behaviors of Low Alloy High Strength Martensite Wear-Resistant 

Steels. Wear 2024, 558–559, 205573. https://doi.org/10.1016/j.wear. 

2024.205573 

36. Pan, Z.; Wang, E.; Wu, H.; Wu, J.; Hong, J.; Liu, Z.; Guo, A.; Sun, Z.; 

Hao, Y. Direct Quenching and Tempering to Achieve High Strength 



62 

 

and Toughness of GPa-Grade Nano-Precipitated Steel: The Effect of 

Precipitation Behavior and Variant Selectivity. J. Mater. Res. Technol. 

2024, 33, 1140–1154. https://doi.org/10.1016/j.jmrt.2024.09.099 

37. Liu, Z.; Li, G.-Q. Thermophysical Properties of High–Strength Steel 

Wires at High Temperatures. Fire Saf. J. 2024, 146, 104165. 

https://doi.org/10.1016/j.firesaf.2024.104165 

38. Feng, J.; Ren, Q.; Gao, J.; Liu, S.; Zhang, Y.; Zhu, L.; Chen, X.; Jiang, 

M.; Liu, H.; Tian, Y. Laser Welding of Ultra-High Strength Steel 

Rocket Engine Shell. Int. J. Press. Vessels Piping 2024, 209, 105181. 

https://doi.org/10.1016/j.ijpvp.2024.105181 

39. Li, Y.; Wang, E.; Zhang, L.; Ma, B.; Du, J.; Zhang, S. High Strength 

and High Ductility of 60Si2CrVAT Spring Steel through a Novel 

Quenching and Partitioning (Q-P) Process. Mater. Sci. Eng. A 2024, 

899, 146444. https://doi.org/10.1016/j.msea.2024.146444 

40. Hasan, M.; Kishore, K.N.; Remalli, N.; Rajavel, G.; Brandt, R.; 

Klapprott, S.; Sambandam, M.; Nagini, M.; Rajulapati, K.V. Effect of 

Austenitisation and Tempering Treatments on the Mechanical 

Properties of Advanced High Strength Spring Steel SAE 9254. Mater. 

Today Commun. 2024, 39, 108812. https://doi.org/10.1016/j.mtcomm. 

2024.108812 

41. Low-alloyed High-strength Suspension Spring Steel. Available online: 

https://www.nipponsteel.com/en/tech/report/pdf/122-20.pdf 

42. Yang, X.; Li, C.; Han, J.; Yang, Y.; Ju, Y.; Ba, L.; Wang, C.; Di, X. 

Effect of Welding State on the Re-Precipitation Behavior of Cu-Rich 

and NiAl Nanoparticles in HAZ of 1100 MPa Grade Low Carbon 

Ultra-High Strength Steel. Mater. Sci. Eng. A 2024, 897, 146334. 

https://doi.org/10.1016/j.msea.2024.146334 

43. Heshmati, N.; Hoseini-Athar, M.; Borgenstam, A.; Sieurin, H.; 

Larsson, J.; Hedström, P. Microstructural Influences on Simultaneous 

Strength and Fatigue Crack Resistance in Advanced High-Strength 

Steels. Int. J. Fatigue 2024, 184, 108278. https://doi.org/10.1016/ 

j.ijfatigue.2024.108278 



63 

 

44. Zhou, X.; Zeng, T.; Shi, X.; Zhao, M.; Wang, W.; Li, Y.; Yan, W. An 

Ultra-High Strength Bainitic Aging Steel. Scripta Mater. 2024, 245, 

116061. https://doi.org/10.1016/j.scriptamat.2024.116061 

45. Zabihi-Gargari, M.; Emami, M.; Shahverdi, H.R.; Askari-Paykani, M. 

Influence of Boron Addition on Microstructure and Mechanical 

Properties of Medium-Mn Advanced High-Strength Steel. J. Mater. 

Res. Technol. 2024, 29, 5317–5329. https://doi.org/10.1016/j.jmrt. 

2024.03.021 

46. Nguyen, N.-V.; Kim, S.-E. A New Approach to Estimate Stress 

Relaxation in a High Strength Steel Wire Using Nanoindentation and 

Finite Element Analysis. Structures 2024, 61, 106016. https://doi.org/ 

10.1016/j.istruc.2024.106016 

47. Yuzbekova, D.; Dudko, V.; Kniaziuk, T.; Kaibyshev, R. Tempering 

Behavior of an Ultra-High-Strength Steel with 1.6 Wt% Si at Low to 

Medium Temperatures. Mater. Sci. Eng. A 2024, 896, 146264. 

https://doi.org/10.1016/j.msea.2024.146264 

48. Hwang, S.; Bai, Y.; Gao, S.; Park, M.-H.; Shibata, A.; Tsuji, N. 

Mechanism of Simultaneous Increase of Strength and Ductility with 

Grain Refinement in Si-Added High-Mn Austenitic Steel. Mater. Sci. 

Eng. A 2024, 894, 146193. https://doi.org/10.1016/j.msea.2024. 

146193 

49. Bian, J.; Yu, P.; Zhao, Y.; Yao, L.; Wei, P.; Zhao, J. Fatigue Crack 

Growth of Marine 980 High-Strength Steel: From Standard Specimen 

Testing to Three-Dimensional Curved Crack Life Prediction. Ocean 

Eng. 2024, 296, 116950. https://doi.org/10.1016/j.oceaneng.2024. 

116950 

50. Mohapatra, S.; Kumar, A.; Kumar, S.; Poojari, G.; Oh, M.-S. 

Influence of Strain Rate on the Tensile Properties, Misorientation 

Distribution, and Texture Evolution of Automotive-Grade TRIP-

Assisted Advanced High-Strength Steel. Mater. Lett. 2025, 378, 

137612. https://doi.org/10.1016/j.matlet.2024.137612 

51. Li, J.; Tian, J.; Zhan, D.; Wang, W.; Jiang, Z. Designing a New Ultra-

High Strength Steel with Multicomponent Precipitates under Material 



64 

 

Genetic Design. J. Mater. Res. Technol. 2024, 33, 4449–4461. 

https://doi.org/10.1016/j.jmrt.2024.10.140 

52. Yu, W.; Qian, L.; Wei, C.; Li, K.; Ding, Y.; Yu, P.; Jia, Z.; Zhang, F.; 

Meng, J. Enhancing the Ductility and Yield Strength of 2.7Mn Steel 

via Two-Step Partitioning Heat Treatment. Int. J. Plast. 2024, 183, 

104148. https://doi.org/10.1016/j.ijplas.2024.104148 

53. Zhu, Y.; Ren, G.; Jing, C.; Lin, T.; Tu, Y. Effect of Partition 

Temperature on Microstructure and Mechanical Properties of Cold‐

Rolled Medium‐Manganese Steel. Steel Res. Int. 2025, 96 (3), 

2400562. https://doi.org/10.1002/srin.202400562 

54. Mousalou, H.; Yazdani, S.; Avishan, B.; Ahmadi, N.P.; Chabok, A.; 

Pei, Y. Microstructural and Mechanical Properties of Low-Carbon 

Ultra-Fine Bainitic Steel Produced by Multi-Step Austempering 

Process. Mater. Sci. Eng. A 2018, 734, 329–337. https://doi.org/10. 

1016/j.msea.2018.08.008 

55. Jiang, H.; Wu, H.; Tang, D.; Liu, Q. Influence of Isothermal Bainitic 

Processing on the Mechanical Properties and Microstructure 

Characterization of TRIP Steel. J. Univ. Sci. Technol. Beijing 2008, 

15 (5), 574–579. https://doi.org/10.1016/S1005-8850(08)60107-3 

56. Mandal, D.; Ghosh, M.; Pal, J.; Ghosh Chowdhury, S.; Das, G.; Das, 

S.K.; Ghosh, S. Evolution of Microstructure and Mechanical 

Properties under Different Austempering Holding Time of Cast      

Fe–1.5Si–1.5Mn–V Steels. Mater. Des. 2014, 54, 831–837. 

https://doi.org/10.1016/j.matdes.2013.09.005 

57. Chand, S.; Reza, S.; Biswas, K.; Prasad, R.M.; Rakha, K. Novel Mn 

and Si Alloyed Complex Phase Steel for Automotive Applications. 

Mater. Sci. Eng. A 2024, 916, 147292. https://doi.org/10.1016/j.msea. 

2024.147292 

58. Berrahmoune, M.R.; Berveiller, S.; Inal, K.; Moulin, A.; Patoor, E. 

Analysis of the Martensitic Transformation at Various Scales in TRIP 

Steel. Mater. Sci. Eng. A 2004, 378 (1–2), 304–307. https://doi.org/10. 

1016/j.msea.2003.10.372 

59. Baek, M.-S.; Kim, K.-S.; Park, T.-W.; Ham, J.; Lee, K.-A. 

Quantitative Phase Analysis of Martensite-Bainite Steel Using EBSD 



65 

 

and Its Microstructure, Tensile and High-Cycle Fatigue Behaviors. 

Mater. Sci. Eng. A 2020, 785, 139375. https://doi.org/10.1016/ 

j.msea.2020.139375 

60. Gu, X.; Xu, Y.; Peng, F.; Misra, R.D.K.; Wang, Y. Role of 

Martensite/Austenite Constituents in Novel Ultra-High Strength 

TRIP-Assisted Steels Subjected to Non-Isothermal Annealing. Mater. 

Sci. Eng. A 2019, 754, 318–329. https://doi.org/10.1016/j.msea. 

2019.03.070 

61. Martis, C. J.; Putatunda, S. K.; Boileau, J. Processing of a New High 

Strength High Toughness Steel with Duplex Microstructure (Ferrite + 

Austenite). Mater. Des. 2013, 46, 168–174. https://doi.org/10.1016/ 

j.matdes.2012.10.017 

62. Kumar, A.; Singh, A. Deformation Mechanisms in Nanostructured 

Bainitic Steels under Torsion. Mater. Sci. Eng. A 2020, 770, 138528. 

https://doi.org/10.1016/j.msea.2019.138528 

63. Ebner, S.; Suppan, C.; Stark, A.; Schnitzer, R.; Hofer, C. Austenite 

Decomposition and Carbon Partitioning during Quenching and 

Partitioning Heat Treatments Studied via In-Situ X-Ray Diffraction. 

Mater. Des. 2019, 178, 107862. https://doi.org/10.1016/j.matdes. 

2019.107862 

64. Gui, X.; Gao, G.; Guo, H.; Zhao, F.; Tan, Z.; Bai, B. Effect of Bainitic 

Transformation during BQ&P Process on the Mechanical Properties 

in an Ultrahigh Strength Mn-Si-Cr-C Steel. Mater. Sci. Eng. A 2017, 

684, 598–605. https://doi.org/10.1016/j.msea.2016.12.097 

65. Tan, X.; He, H.; Lu, W.; Yang, L.; Tang, B.; Yan, J.; Xu, Y.; Wu, D. 

Effect of Matrix Structures on TRIP Effect and Mechanical Properties 

of Low-C Low-Si Al-Added Hot-Rolled TRIP Steels. Mater. Sci. Eng. 

A 2020, 771, 138629. https://doi.org/10.1016/j.msea.2019.138629 

66. Xu, N.; Wang, L.; Hu, J.; Wu, Y.; Wei, X.; Xue, W.; Chai, Z.; Wang, J.; 

Li, Y.; Xu, W. Enabling Strong and Formable Advanced High-

Strength Steels through Inherited Homogeneous Microstructure. 

Scripta Mater. 2025, 259, 116560. https://doi.org/10.1016/j.script-

amat.2025.116560 



66 

 

67. Rajput, A.S.; Neog, S.P.; Das, S. Effect of Tempering Conditions on 

Microstructure Evolution and Sliding Wear Behaviour of 

Continuously Cooled Carbide-Free Bainitic Steel. Tribol. Int. 2025, 

204, 110519. https://doi.org/10.1016/j.triboint.2025.110519 

68. Franceschi, M.; Pezzato, L.; Gennari, C.; Hanoz, D.; Bertolini, R.; 

Fabrizi, A.; Polyakova, M.; Brunelli, K.; Bonollo, F.; Dabalà, M. 

Influence of Austempering Temperature on Microstructure and 

Mechanical Properties of High‐Silicon Carbide‐Free Bainitic Steel. 

Steel Res. Int. 2023, 94 (9), 2200821. https://doi.org/10.1002/srin. 

202200821 

69. Cao, Z. H.; Ngiam, Y.; Huang, C. P.; He, L. H.; Huang, M. X. On the 

Hydrogen Embrittlement Mechanism of 2 GPa-Grade Press-Hardened 

Steel at Various Strain Rates: Experiments and Modeling. J. Mater. 

Sci. Technol. 2025, 224, 142–158. https://doi.org/10.1016/j.jmst. 

2024.11.006 

70. Verma, A.; Reza, S.; Ghosh, S.; Macha, N.; Rakha, K. Investigation of 

Microstructural Evolution and Carbon Redistribution in Ausformed 

Nanostructured Bainitic Steel via 3D Atom Probe Tomography and Its 

Structure-Property Relationship. Materialia 2025, 39, 102342. 

https://doi.org/10.1016/j.mtla.2025.102342 

71. Long, X.; Zhang, R.; Zhang, F.; Du, G.; Zhao, X. Study on Quasi-in-

Situ Tensile Deformation Behavior in Medium-Carbon Carbide-Free 

Bainitic Steel. Mater. Sci. Eng. A 2019, 760, 158–164. https://doi.org/ 

10.1016/j.msea.2019.05.112 

72. Xie, Z. J.; Ren, Y. Q.; Zhou, W. H.; Yang, J. R.; Shang, C. J.; Misra, 

R.D.K. Stability of Retained Austenite in Multi-Phase Microstructure 

during Austempering and Its Effect on the Ductility of a Low Carbon 

Steel. Mater. Sci. Eng. A 2014, 603, 69–75. https://doi.org/10.1016/ 

j.msea.2014.02.059 

73. Li, Q.; Huang, X.; Huang, W. Fatigue Property and Microstructure 

Deformation Behavior of Multiphase Microstructure in a Medium-

Carbon Bainite Steel under Rolling Contact Condition. Int. J. Fatigue 

2019, 125, 381–393. https://doi.org/10.1016/j.ijfatigue.2019.04.019 



67 

 

74. Zurnadzhy, V. I.; Efremenko, V. G.; Wu, K. M.; Azarkhov, A. Yu.; 

Chabak, Yu. G.; Greshta, V. L.; Isayev, O. B.; Pomazkov, M. V. 

Effects of Stress Relief Tempering on Microstructure and 

Tensile/Impact Behavior of Quenched and Partitioned Commercial 

Spring Steel. Mater. Sci. Eng. A 2019, 745, 307–318. https://doi.org/ 

10.1016/j.msea.2018.12.106 

75. Zurnadzhy, V. I.; Efremenko, V. G.; Wu, K. M.; Petryshynets, I.; 

Shimizu, K.; Zusin, A. M.; Brykov, M. N.; Andilakhai, V.A. Tailoring 

Strength/Ductility Combination in 2.5 Wt% Si-Alloyed Middle 

Carbon Steel Produced by the Two-Step Q-P Treatment with a 

Prolonged Partitioning Stage. Mater. Sci. Eng. A 2020, 791, 139721. 

https://doi.org/10.1016/j.msea.2020.139721 

76. Garcia-Mateo, C.; Caballero, F.G.; Sourmail, T.; Kuntz, M.; Cornide, J.; 

Smanio, V.; Elvira, R. Tensile Behaviour of a Nanocrystalline Bainitic 

Steel Containing 3wt% Silicon. Mater. Sci. Eng. A 2012, 549, 185–

192. https://doi.org/10.1016/j.msea.2012.04.031 

77. Qian, L.; Zhou, Q.; Zhang, F.; Meng, J.; Zhang, M.; Tian, Y. 

Microstructure and Mechanical Properties of a Low Carbon Carbide-

Free Bainitic Steel Co-Alloyed with Al and Si. Mater. Des. 2012, 39, 

264–268. https://doi.org/10.1016/j.matdes.2012.02.053 

78. Huyghe, P.; Malet, L.; Caruso, M.; Georges, C.; Godet, S. On the 

Relationship between the Multiphase Microstructure and the 

Mechanical Properties of a 0.2C Quenched and Partitioned Steel. 

Mater. Sci. Eng. A 2017, 701, 254–263. https://doi.org/10.1016/ 

j.msea.2017.06.058 

79. Yang, J.; Wang, T. S.; Zhang, B.; Zhang, F. C. Microstructure and 

Mechanical Properties of High-Carbon Si–Al-Rich Steel by Low-

Temperature Austempering. Mater. Des. 2012, 35, 170–174. 

https://doi.org/10.1016/j.matdes.2011.08.041 

80. Yoozbashi, M.N.; Yazdani, S. Mechanical Properties of 

Nanostructured, Low Temperature Bainitic Steel Designed Using a 

Thermodynamic Model. Mater. Sci. Eng. A 2010, 527 (13–14), 3200–

3205. https://doi.org/10.1016/j.msea.2010.01.080 



68 

 

81. Srivastava, A.K.; Jha, G.; Gope, N.; Singh, S.B. Effect of Heat 

Treatment on Microstructure and Mechanical Properties of Cold 

Rolled C–Mn–Si TRIP-Aided Steel. Mater. Charact. 2006, 57 (2), 

127–135. https://doi.org/10.1016/j.matchar.2006.01.010 

82. Wang, Y.; Xu, Y.; Liu, R.; Peng, F.; Gu, X.; Zhang, T.; Hou, X.; 

Sun, W. Microstructure Evolution and Mechanical Behavior of a 

Novel Hot-Galvanized Q&P Steel Subjected to High-Temperature 

Short-Time Overaging Treatment. Mater. Sci. Eng. A 2020, 789, 

139665. https://doi.org/10.1016/j.msea.2020.139665 

83. Gao, G.; Gao, B.; Gui, X.; Hu, J.; He, J.; Tan, Z.; Bai, B. Correlation 

between Microstructure and Yield Strength of As-Quenched and Q&P 

Steels with Different Carbon Content (0.06–0.42 wt%C). Mater. Sci. 

Eng. A 2019, 753, 1–10. https://doi.org/10.1016/j.msea.2019.03.018 

84. Du, J.H.; Chen, P.; Zhang, F.; Jia, Z.P.; Shi, F.; Li, X.W. Controllable 

κ-Carbide Precipitation Enables Strength-Ductility Co-Enhancement 

in Fe-Mn-Al-C Low-Density Austenitic Steel via Grain Boundary 

Engineering. J. Mater. Sci. Technol. 2025, 227, 26–31. https://doi.org/ 

10.1016/j.jmst.2024.10.057 

85. Liu, S.; Chai, J.; Wan, X.; Wang, Y.; Yang, Z.; Van Der Zwaag, S.; 

Chen, H. Engineering the Deformation-Induced Martensitic 

Transformation in a Medium Mn Steel Containing Core-Shell 

Austenite Particles. Mater. Sci. Eng. A 2025, 925, 147904. 

https://doi.org/10.1016/j.msea.2025.147904 

86. Li, Z.; Jiang, Y.; La, P.; Miao, J.; Qiang, X.; Wang, H.; Meng, Q. 

Superior Mechanical Properties of Heterostructure 1045 Steel 

Obtained by Cold Rolling and Subsequent Electropulsing Treatment. 

Mater. Des. 2025, 251, 113651. https://doi.org/10.1016/j.matdes. 

2025.113651 

87. Han, W.; Nie, S.; Huang, Y.; Yang, B.; Chen, Z.; Ye, X.; Elchalakani, 

M. Experimental and Numerical Investigation on Cyclic Behavior of 

High-Strength Steel (HSS) H-Section Columns. Structures 2025, 72, 

108278. https://doi.org/10.1016/j.istruc.2025.108278 



69 

 

88. Zhou, J.; Hu, R.; Sun, Y.; Lei, M.; Gao, Y. Effect of the 

Electrogalvanized and Galvannealed Zn Coatings on the Liquid Metal 

Embrittlement Susceptibility of High Si and Mn Advanced High-

Strength Steel. Coatings 2025, 15 (1), 28. https://doi.org/10.3390/ 

coatings15010028 

89. Li, W.; Ding, Q.; Wei, X.; Zhang, Z.; Bei, H. Achieving the Strength 

and Ductility Synergy in a Steel through Nanoprecipitation and Its 

Induced Grain Refinement. Mater. Today 2025, 83, 213–222. 

https://doi.org/10.1016/j.mattod.2025.01.004 

90. Zhu, F.; Li, H.; Wang, X.; Yan, R.; Han, Z.; Xie, C. Mechanism for 

Superior Combination of Strength and Plasticity in a Spring Steel with 

Low Final Rolling Temperature. In The International Conference 

Optoelectronic Information and Optical Engineering (OIOE2024); 

Yue, Y., Leng, L., Eds.; SPIE: Wuhan, China, 2025; p 85. 

https://doi.org/10.1117/12.3045586 

91. Ni, Z.; Cheng, Z.; Jing, W.; Wendler, M.; Volkova, O.; Zhang, X.; 

Liu, J. Effects of Cu Content on Mechanical and Magnetic Properties 

of High‐Strength Nonoriented Silicon Steel. Steel Res. Int. 2025, 

96 (5), 2300865. https://doi.org/10.1002/srin.202300865 

92. Ashrafi, H.; Hajiannia, I.; Shamanian, M.; Ghassemali, E. 

Relationship between Crystallographic Texture and Anisotropy of 

Tensile Properties in a High Strength TRIP Steel. Mater. Today 

Commun. 2025, 46, 112756. https://doi.org/10.1016/j.mtcomm.2025. 

112756 

93. Liang, C.; Song, G.; Liang, L.; Wang, W.; He, H.; Zeng, J. 

Microstructure–Property Relationship of a High Strength–Toughness 

Cr–Mo–V Steel. Int. J. Miner. Metall. Mater. 2025, 32 (5), 1128–

1140. https://doi.org/10.1007/s12613-024-2974-9 

94. Zou, T.; Dong, Y.; Jiang, Z.; Pan, J. Study of Cryogenic Treatment on 

the Microstructure and Mechanical Properties of Marine 

10Ni5CrMoV Steel. Met. Mater. Int. 2025, 31 (5), 1272–1285. 

https://doi.org/10.1007/s12540-024-01809-3 

95. Xiao, X.; Ding, M.; Ge, Y.; Wang, X.; Shen, L.; Ran, C. Mechanical 

Properties and Stress–Strain Relationship of Grade 14.9 Superhigh-



70 

 

Tension Bolt (SHTB) Under Fire. Materials 2025, 18 (8), 1780. 

https://doi.org/10.3390/ma18081780 

96. Alian, H.; Nukman, N.; Badaruddin, M. Low Cycle Fatigue Behavior 

of High Strength 42CrMo4 Steel Under Quenching and Tempering 

Conditions. J. Adv. Res. Micro Nano Eng. 2025, 29 (1), 14–24. 

https://doi.org/10.37934/armne.29.1.1424 

97. Zhang, Q.; Ma, T.; Yang, S. PG5 Rail with High-Mechanical 

Properties Applicated in Heavy-Haul Railway. In Fifth International 

Conference on Material Science and Technology (ICMST 2025); Gan, 

S.Y., Guan, Z., De Morais, P.C., Eds.; SPIE: Macao, China, 2025; p 5. 

https://doi.org/10.1117/12.3067236 

98. Wu, H.; Wang, Y.; Fu, T.; Li, Y.; Wang, Z.; Deng, X. Enhancing the 

Tensile Strength of Dual‐Phase Heterolamellar Steels without Loss of 

Plasticity by Controlling the Martensitic Strength. Steel Res. Int. 2025, 

2500135. https://doi.org/10.1002/srin.202500135 

99. Wang, C.; Zhang, Y.; Wang, C.; Wang, X. Achieving Ultrahigh 

Strength and Uniform Elongation in a Low Carbon Low Alloyed 

Dual-Phase Steel via Architecting Heterogeneous Structure. Mater. 

Sci. Eng. A 2025, 941, 148614. https://doi.org/10.1016/j.msea.2025. 

148614 

100.  Yang, D.; Zhang, Y.; Zhang, H.; Niu, Y.; Chen, Q.; Wang, Y.; 

Pereloma, E.; Cheng, X.; Xiong, Z. Quenching and Partitioning in 

Si/Al-Free Steels: Effect of Mn-Heterogeneous Distribution in High-

Temperature Austenite. Mater. Sci. Eng. A 2025, 941, 148622. 

https://doi.org/10.1016/j.msea.2025.148622 

101.  Zhao, Z. D.; Liu, H.; Zhu, J. Z.; Du, D. H.; Zheng, K. H.; Yin, F. X.; 

Huang, M.X.; Luo, Z.C. Mitigating Hydrogen Embrittlement in a 1.8 

GPa-Grade Press-Hardened Steel by Internal Stress Relaxation via 

Low-Temperature Tempering. Scripta Mater. 2025, 266, 116789. 

https://doi.org/10.1016/j.scriptamat.2025.116789 

102.  Lu, S.-Y.; Chung, T.-F.; Chen, J.-J.; Lai, Y.-W.; Hsiao, C.-N.; Chen, 

C.-Y.; Wang, S.-H.; Yang, J.-R. Development of Microstructures-

Properties in Fe-0.4C/0.2C-2Si-3Mn Carbide-Free Bainite Steels. 



71 

 

Mater. Charact. 2023, 197, 112670. https://doi.org/10.1016/j.matchar. 

2023.112670. 

103. Zurnadzhy, V.; Stavrovskaia, V.; Chabak, Y.; Petryshynets, I.; 

Efremenko, B.; Wu, K.; Efremenko, V.; Brykov, M. Enhancing the 

Tensile Properties and Ductile-Brittle Transition Behavior of the EN 

S355 Grade Rolled Steel via Cost-Saving Processing Routes. 

Materials 2024, 17, 1958, https://doi.org/10.3390/ma17091958. 

104. Gol’dshtejn, M.I. Metal Physics of High-Strength Alloys; Metallurgy: 

Moscow, Russia, 1986; 312 p. 

105. Kostryzhev, A.G.; Marenych, O.O.; Killmore, C.R.; Pereloma, E.V. 

Strengthening Mechanisms in Thermomechanically Pro-cessed NbTi-

Microalloyed Steel. Met. Mater. Trans. A 2015, 46, 3470–3480, 

https://doi.org/10.1007/s11661-015-2969-2. 

106. Bhuyan, D.; Sastry, G.; Patra, S.; Pradhan, S.; Manna, R. Effect of 

austempering time on bainite plate thickness and variant selection in a 

high carbon low alloy steel. Mater. Charact. 2023, 200, 

https://doi.org/10.1016/j.matchar.2023.112923. 

107. Niu, W.; Zhang, X.; Liang, J.; Shen, Y.; Xue, W.; Li, J. Role of nano-

bainite laths and nanosized precipitates: Strengthening a low-alloy 

steel to 1870 MPa. J. Mater. Res. Technol. 2024, 33, 2331–2342, 

https://doi.org/10.1016/j.jmrt.2024.09.230. 

108. Jentner, R.; Scholl, S.; Srivastava, K.; Best, J.; Kirchlechner, C.; 

Dehm, G. Local strength of bainitic and ferritic HSLA steel 

constituents understood using correlative electron microscopy and 

microcompression testing. Mater. Des. 2023, 236, https://doi.org/10. 

1016/j.matdes.2023.112507. 

109. Ingber, J.; Kunert, M. Prediction of the Martensite Start Temperature 

in High‐Carbon Steels. Steel Res. Int. 2021, 93, https://doi.org/10. 

1002/srin.202100576. 

110. https://eah-jena-ms-predictor.streamlit.app (Доступ 04.11.2025). 

 

 

 

https://doi.org/10.1016/j.matchar.2023.112670
https://doi.org/10.1016/j.matchar.2023.112670
https://doi.org/10.3390/ma17091958
https://doi.org/10.1007/s11661-015-2969-2
https://doi.org/10.1016/j.matchar.2023.112923
https://doi.org/10.1016/j.jmrt.2024.09.230
https://doi.org/10.1016/j.matdes.2023.112507
https://doi.org/10.1016/j.matdes.2023.112507
https://doi.org/10.1002/srin.202100576
https://doi.org/10.1002/srin.202100576
https://eah-jena-ms-predictor.streamlit.app/


72 

 

5. ДОСЛІДЖЕННЯ СТРУКТУРИ І ВЛАСТИВОСТЕЙ 

НИЗЬКОЛЕГОВАНОЇ СТАЛІ  

ПІСЛЯ ІЗОТЕРМІЧНОЇ ОБРОБКИ 

 

 

Безкарбідні бейнітні сталі є визначими представниками AHSS 

третього покоління [1]. Принцип зміцнення, що використовується тут, 

полягає в обробці сталі до досягнення наноструктурованого стану зі 

структурою нижнього бейніту пясля ізотермічної витримки переохо-

лодженого аустеніту в діапазоні температур 200–300 °C. Підвищена 

концентрація Si (понад 1,5 мас.%) виключає виділення цементиту під 

час термічної обробки [2]. Тож отримана мікроструктура являє собою 

суміш бейнітного фериту та збагаченого вуглецем аустеніту. Безкар-

бідний нижний бейніт демонструє високу міцність з прийнятним 

подовженням [3–5], але було відзначено певні труднощі щодо широкого 

впровадження зазначеної технології. Оскільки температура початку 

утворення мартенситу (Mп) зазвичай значно вища за 20 °C, необхідно 

використовувати спеціальні ванни для усунення або мінімізації 

утворення мартенситу під час охолодження аустеніту з однофазної 

області. Необхідність таких ванн значно ускладнює процес обробки і 

обмежує розміри оброблюваних деталей. Також для отримання достат-

ньої кількості нижного бейніту потрібен тривалий час.  

Пружинні сталі, леговані кремнієм, є перспективними кандида-

тами для обробки на бейніт (аустемперинг) завдяки здатності кремнію 

пригнічувати утворення цементиту. Численні роботи, такі як [6], 

свідчать про високу міцність пружинних сталей після аустемперингу. 

Оскільки підвищений вміст вуглецю відповідає за підвищення міц-

ності (див. рис. 2.5, 4.1), а мінімальне легування скорочує час обробки, 

важливо визначити потенціал міцності простої високовуглецевої 

пружинної сталі з мінімальним легуванням. Тому проведено дослі-

дження впливу аустемперінгу на механічні властивості пружинної 

сталі 60С2А, яка є аналогом сталі 60si7 (DIN/EN). 
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Температура 250 °C є важливою для ізотермічної витримки, 

оскільки нижча температура (200 °C) призводить до значного збіль-

шення часу ізотермічної витримки та зниження пластичності сталі 

після термічної обробки. Вища температура (300 °C) призводить до 

неповного бейнітного перетворення, тобто до більшої кількості аусте-

ніту, і зниження границі плинності та границі міцності. Отже, очіку-

ється, що аустемперінг за температури 250 °C забезпечить високі 

границі плинності і міцності із задовільним видовженням при прак-

тично прийнятному часі ізотермічної обробки. 

Отже, метою роботи було визначити оптимальний час ізотерміч-

ної витримки при 250 °C для нелегованої пружинної сталі з 0,6 мас.% 

C та підвищеним вмістом кремнію (пружинна сталь 60С2А, аналогічна 

сталі 60si7), а також визначити мікроструктуру та механічні власти-

вості цієї сталі після аустемперітгу при 250 °C. 

 

5.1. Матеріали і методи 

Для експериментів було використано комерційний круглий прокат 

зі сталі 60С2А Ø 16 мм з хімічним складом, що наведено у таблиці 1. 

Хімічний склад сталі було надано у сертифікаті від постачальника 

(ArcelorMittal, Кривий Ріг, Україна). 

Таблиця 1 

Хімічний склад сталі 60С2А, мас.% 

C Si  Mn Cr S P 

0.60 1.73  0.72 0.03 0.002 0.016 

 

Для визначення необхідного часу ізотермічної витримки було 

попередньо проведено випробування на твердість зразків після різного 

часу витримки. Провели сім різних обробок з часом витримки 4, 8, 15, 

30, 45 та 60 хвилин, як описано нижче. Для кожної обробки зі ста-

левого прутка вирізали один контрольний зразок завтовшки 5–6 мм. 

Після відповідної термічної обробки кожен зразок використовували у 

випробуваннях на твердість, проведених за допомогою твердоміра 

Віккерса ТВП-5012 за навантаження 98,1 Н. Для перевірки твердоміра 
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використовували контрольну пластину для вимірювання твердості з 

твердістю 816 HV10. Кожен результат твердості отримували як 

середнє значення від шести до десяти вимірювань діагоналі відбитка. 

Довірчий інтервал для кожного результату твердості не перевищував 

5 % з рівнем значущості 0,05. Твердість поперечного перерізу розірва-

ного зразка для випробувань на розтяг вимірювали за допомогою 

комп’ютерного твердоміру KB30S під навантаженням 9,81 Н. 

Зі сталевого прутка виготовляли зразки для випробувань на розтяг 

діаметром 5 мм та калібрувальною довжиною 25 мм. Випробування на 

розтяг проводили на електромеханічній випробувальній машині UIT 

STM 100 з навантаженням 100 кН  зі швидкістю переміщення траверси 

2 мм/хв без екстензометра. Перед випробуваннями на розтяг динамо-

метр випробувальної машини було повірено за допомогою контрольного 

сертифікованого динамометра. Похибка вимірювання навантаження 

становила 0,5% або менше. Діаметри зразків для випробувань на 

розтяг вимірювали з похибкою 0,05 мм. Термічна обробка зразків 

складалась з аустенітизації при 900 °C протягом 20 хвилин та 

ізотермічної витримки у ванні Pb-Sn при 250 °C протягом 1,0, 1,5 або 

2,0 годин та подальшого гартування у воді. Остаточне охолодження у 

воді використовувалося, щоб уникнути появи можливих небажаних 

структурних складників під час повільного охолодження після ізотер-

мічної обробки. Зразки готували для мікроструктурного аналізу за 

стандартними методами, що складалися з шліфування абразивним 

папером зі зменшенням розміру зерна, полірування алмазною пастою 

та травлення в розчині ніталю. Мікроструктуру та поверхні зламу 

досліджували за допомогою сканувального електронного мікроскопа 

(SEM) JEOL JSM-7000F з напругою прискорення 15 кВ та збіль-

шенням до ×30 000. SEM використовували, оскільки бейніт можна 

чітко розрізняти під час збільшення, набагато вищого, ніж досяжне для 

оптичної мікроскопії. Зображення мікроструктури аналізували за 

допомогою програмного забезпечення ImageJ. Рентґенівський дифрак-

ційний аналіз (XRD) проводили за допомогою дифрактометра ДРОН-3 

з Mo-Kα-випромінюванням. 
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5.2. Результати і обговорення. 

Початкова мікроструктура сталі 60С2А (рис. 5.1) складалася пере-

важно з евтектоїдного складника з незначною кількістю фериту, 

розташованого на межах перлітних колоній. Під час термічної обробки 

перлітна фаза повністю зникала на початковій стадії (аустенітизація) і 

не з’являлася на наступних стадіях. 

 

 
(а) 

 
(б) 

Рис. 5.1. Мікроструктура сталі 60С2А: (а) ×200; (б) ×15,000 

 

Основними параметрами аустемперитингу є температура ізотер-

мічної витримки (ТВ) та час витримки (ЧВ). Важливо підтримувати ТВ 
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у вузьких межах, а саме вище температури початку мартенситного пе-

ретворення аустеніту (Mп), але не занадто високою. Визнано, що збіль-

шення ТВ загалом знижує міцність сталі після обробки на бейніт [7]. 

Різні емпіричні моделі пропонують поліноміальні рівняння для 

визначення кореляції між Mп та хімічним складом аустеніту [8]. Однак 

прямі вимірювання Mп дають точніші значення, що важливо для 

визначення ТВ. Наприклад, дилатометричні вимірювання для сталі 

марки DIN1.5025 51Si7 (0,53 мас.% C) дають значення Mп 273-275 °C 

[9, 10]. Слід зазначити, що сталь 60С2А відрізняється від 51Si7 

вмістом вуглецю, який збільшується на 0,1 мас.%. Згідно з емпірич-

ними рівняннями, отриманими з різних джерел [8], коефіцієнт впливу 

вуглецю коливається в діапазоні від -302 до -584. Отже, 0,1 мас.% C 

знижує температуру Mп на 30–58 °C порівняно зі сталлю 51Si7. Отже, 

температура Mп для аустеніту сталі 60С2А після гомогенізації в 

однофазній області оцінюється в діапазоні від 217 °C до 245 °C. У [11] 

було зазначено Mп = 250 °C для складу сталі, аналогічного сталі 

60С2А. Тож для ізотермічної обробки експериментальних зразків 

обрано температуру 250 °C. 

Час аустенітизації визначався за такими міркуваннями. Суміш 

різних фаз у структурі після обробки можна отримати охолодженням 

від температури аустенітизації до 250 °C з подальшою ізотермічною 

витримкою протягом змінного ЧВ і остаточним охолодженням у воді. 

Зі збільшенням ЧВ процес бейнітного перетворення перебігає більш 

повно і аустеніт збагачується вуглецем [12]. Якщо загартувати зразок 

без ізотермічної витримки, в структурі буде переважно мартенсит з 

невеликою кількістю залишкового аустеніту. Твердість має бути най-

вищою. На початкових стадіях ізотермічної витримки  збільшення ЧВ 

призводить до початку бейнітного перетворення, збагачення аустеніту 

вуглецем, відповідного зниження Mп і збільшення вмісту залишкового 

аустеніту після остаточного охолодження. Твердість має відповідно 

знизитись. За деякого критичного ЧВ твердість має досягти свого мі-

німуму через два одночасні процеси. Перший процес передбачає змен-

шення кількості мартенситу, що призводить до зниження твердості. 
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Другий процес –збільшення кількості бейнітного фериту, що призво-

дить до підвищення твердості. 

За певного ЧВ вміст вуглецю в аустеніті має зрости до кількості, 

яка перешкоджає утворенню мартенситу при остаточному охолоджен-

ні. У [8] розроблено уточнену модель розрахунку Mп для низьких 

значень Mп: 

Ms = 530.2 −290.3× [C] − 35.5× [Mn] − 6.8× [Si] – 20.8× [Cr] − 17.2× 

[Ni] − 10.4× [Mo] + 7.1× [Al] + 4.8× [Co] – 75× (1-exp(-0.96× [C])) 

Розрахунки за вищенаведеним рівнянням [8] показують, що Mп 

знижується до 3 °C, коли вміст вуглецю в аустеніті сталі 60С2А 

досягає 1,4 мас.%. Подальше збільшення вмісту вуглецю до 1,5 мас.% 

призводить до зниження Ms до 0 °C. Отже, після остаточного охоло-

дження, коли концентрація вуглецю в аустеніті становить 1,4–1,5 мас.%, 

мартенсит не має з’являтися. Подальше збільшення ЧВ має призвести 

до збільшення твердості через бейнітне перетворення через зменшення 

вмісту аустеніту. Зрештою, збільшення твердості має припинитися, 

коли буде досягнуто кінця бейнітного перетворення. 

Подібний експеримент було проведено в [12]. Сталь 51Si7 марки 

DIN1.5025 (0,53 мас.% C) охолоджували від температури аустеніти-

зації до 350 °C та витримували протягом різного часу остаточним 

охолодженням у воді. Використовували такий час витримки (у секун-

дах): 5, 30, 200, 600, 3600. Інші зразки підпали під пряме гартування у 

воді від температури аустенітизації. Рентґенівські дифракційні дослі-

дження проводили для визначення вмісту аустеніту та вмісту вуглецю 

в аустеніті після термічної обробки. На рис. 5.2 показано, що, згідно з 

даними, представленими в [12], вміст аустеніту в сталі 51Si7 досяг 

максимуму після витримки при 350 °C протягом 200 с. Вміст вуглецю 

в аустеніті досягає 1,36% після 600 с термообробки, і при подальшій 

витримці значного збільшення не спостерігалося. Отже, у цьому 

експерименті бейнітне перетворення припинилося після 10 хвилин 

ізотермічної витримки. 

Аустемперинг сталі 60С2А за температури 250 °C має демонст-

рувати подібну кінетику змін вмісту аустеніту та вуглецю. Істотними 
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відмінностями є збільшений вміст вуглецю в сталі та знижена темпе-

ратура ізотермічної витримки. Оскільки дифузія вуглецю при 250 °C 

значно повільніша, ніж при 350 °C, очікувалося, що бейнітне перетво-

рення при 250 °C буде тривалішим. Згідно з [11], бейнітне перетво-

рення в сталі 60С2А при 250 °C починається через 90 с (1,5 хв) і 

припиняється приблизно через 104 с (2,8 год). 

 

 
Рис. 5.2.  Вплив часу витримки при 350 °C на об’ємну частку аустеніту  

та вміст вуглецю в аустеніті сталі 51Si7 марки DIN1.5025.  

Побудовано за даними роботи [12] 

 

Зразки сталі 60С2А було термічно оброблено за таким режимом: 

аустенізація при 880–900 °C (витримка 20 хв), ізотермічна витримка 

при 250 °C з різним ЧВ та остаточне охолодження у воді. ЧВ був 

таким (хв): 4, 8, 15, 30, 45, 60. Також було проведено пряме гартування 

у воді від температури аустенітизації. На рис. 5.3 показано вплив ЧВ 

на твердість зразків, що пройшли термічну обробку. Згідно з рис. 5.3, 

початкове збільшення ЧВ призводить до значного зниження твердості. 

Твердість досягала мінімуму після 15–30 хв витримки з подальшим 

збільшенням після 40–60 хв витримки. 

Дані XRD аналізу термічно оброблених зразків після гартування 

та ізотермічної витримки (рис. 5.4) корелюють з результатами вимі-

рюваннями твердості. Після гартування дифрактограма не має піків 

аустеніту, що вказує на мартенситну структуру. Твердість зразків 
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після ізотермічної витримки значно знизилася (див. рис. 5.3), що по-

яснюється появою аустеніту в структурі (рис. 5.4). Розрахований 

об’ємний вміст аустеніту для зразків після аустемперитингу наведено 

в Таблиці 2. Максимальну кількість аустеніту було досягнуто після 

15 хвилин витримки. Отже, на основі отриманих результатів було 

встановлено, що час витримки сталі 60Si2 при 250 °C має  становити 

щонайменше 1 годину, що узгоджується з літературними даними [12]. 

 

 
Рис. 5.3. Твердість зразків сталі 60С2А після термічної обробки з ізотермічною 

витримкою при 250 °C протягом різного часу 

 

Слід зазначити, що дифрактограми, які показано на рис. 5.4, 

вказують лише на типи кристалічних ґраток, тобто α (ОЦК-ґратка – 

мартенсит або бейнітний ферит, або обидві) та γ (ГЦК-ґратка – аусте-

ніт). Відповідні дифракційні максимуми позначені як α або γ. Дифрак-

тограма 1 (рисунок 5) відповідає гартуванню; отже, α-максимуми 

відповідають мартенситу. Після ізотермічної витримки протягом 

1,0 години α-максимуми відповідають бейнітному фериту. 
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Рис. 5.4. Рентґенівські дифракційні профілі зразків сталі 60С2А після різного 

часу ізотермічної обробки 

 

Таблиця 2  

Вплив часу ізотермічної витримки при 250 °C на об’ємну частку 

залишкового аустеніту в сталі 60С2А 

Час витримки, хв. Частка аустеніту, об.% 

0 0 

4 9.5 

8 10.9 

15 11.8 

30 10.1 

45 8.8 

60 8.8 

 

SEM зображення мікроструктури сталі 60С2A при різному 

збільшенні після аустемперингу за  250 °C протягом 1 години показано 
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на рис. 5.5. Як і очікувалося, була виявлена структура безкарбідного 

бейніту. Збільшення ×30 000 виявило нанорозмірні об’єкти, які є бейни-

ми рейками з міжрейковою відстанню в наномасштабному діапазоні. 

 

       
                      (а)                                                        (в) 

Рис. 5.5. SEM зображення мікроструктури зразків сталі 60С2A,  

які отримано після бейнітизації за 250 °C впродовж 1 години:  

(а) – ×5000; (b) – ×30 000 

 

Цифрова фільтрація зображення, яку показано на рис. 5.5,b, наба-

гато чіткіше демонструє міжграничну відстань (рис. 5.6,a). Тож можна 

виміряти міжграничну відстань в нанобейнітних областях та загальну 

відстань між фазовими границями.  

   
                         (а)                                                             (б) 

Рис. 5.6. Результати цифрової обробки SEM зображення мікроструктури сталі 

60С2А, ізотермічно обробленої за 250 °C протягом 1 години:  

(a) SEM зображення після цифрової фільтрації; (b) гістограма та графік 

щільності розподілу міжграничних відстаней 
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Програмне забезпечення ImageJ було використано для виконання 

кількох сотень вимірювань відстані між границями фаз в напівавто-

матичному режимі. Отриманий набір даних був використаний для 

побудови гістограми та графіка щільності розподілу відстаней між 

границями (рис. 5.6,b). Переважна більшість відстаней між границями 

– це наномасштабний діапазон з модою в діапазоні 20–40 нм. 

На рис. 5,7 та в табл. 5.3 показано результати випробувань на 

розтяг зразків сталі 60С2А після ізотермічної обробки при 250 °C 

протягом 1, 1,5 та 2 годин. Границя плинності зразка, який витримано 

1 годину, трохи перевищує 2000 МПа із загальним видовженням 9% 

(рис. 9a). Спостерігаємо поступове зниження границі плинності із 

збільшенням часу витримки. Це можна пояснити збільшенням розміру 

бейнітних рейок під час надлишкової витримки за 250 °C [13]. 

Відповідне збільшення міжрейкової відстані призводить до зниження 

границі плинності. Залежності швидкостей зміцнення (SHR), отримані 

під час пластичної деформації зразків (рисунок 5.7,б), підтверджують 

наявність TRIP-ефекту, особливо у зразку після аустемперітнгу про-

тягом 1 години. Збільшення часу ізотермічної витримки призводить до 

менш вираженого зміцнення. Слід зазначити, що після ізотермічної 

витримки протягом 1,5 та 2,0 годин зразки демонструють позитивні 

SHR з деформацією до 10% або більше. У деяких випадках така підви-

щена пластичність та тривалий TRIP-ефект можуть бути важливішими, 

ніж незначне зниження границі плинності. Отже, після аустемперингу 

при 250 °C сталь 60С2А має дуже корисне поєднання границі плин-

ності, пластичності та позитивних значень SHR у широкому діапазоні 

часу ізотермічної витримки. 

Поверхня руйнування зразка (ЧВ = 1 год) демонструє чашечко-

подібну форму (рис. 5.8), що типово для пластичних сталей [14, 15]. У 

центральній зоні відбувається зародження мікропорожнин з подаль-

шим зростанням та коалесценцією [16]. Похила навколишня поверхня 

зламу (рис. 5.8, b), яка називається зсувними краями [17, 18], з’явля-

ється в результаті комбінованого впливу зсуву та нормального відша-

ровування матеріалу [15]. Зсувні краї на поверхні зламу (рис. 5.8,c) 

мають заглиблення як ознаку чистого пластичного руйнування. По-
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верхня зламу центральної зони (рис. 5.8,d) все ще має значні області 

заглиблень (1), хоча також присутні численні ділянки квазісколу (2) 

[19, 20]. Різниця в поверхні зламу центральної та периферійної зон 

вказує на те, що ці зони руйнуються в різних напружених станах. 

 

 
(а) 

 
(б) 

Рис. 5.7. Дані випробувань на розтяг сталі 60С2А після аустемперингу за 250 °C 

з різним часом витримки: (а) – діаграми напруження-деформація; (б) – діаграми 

дійсних напружень-деформацій та швидкостей зміцнення 
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Таблиця 5.3 

Механічні властивості сталі 60С2А після аустемперингу  

за 250 °C з різним часом витримки 

Час витримки, 

год. 

Границя 

плинності, MPa 

Границя 

міцності, MPa 

Відносне 

подовження, % 

1.0 2090 ± 94 2198 ± 99 9.0 ± 0.7 

1.5 1886 ± 85 2163 ± 97 11.0 ± 0.9 

2.0 1748 ± 79 2115 ± 95 16.9 ± 1.2 

 

  
(а) (б) 

  
(в) (г) 

Рис. 5.8. Поверхня руйнування зразка, обробленого при 250 °C протягом 

1 години: (а) – зображення поверхні руйнування у формі чашки-конуса з малим 

збільшенням, ×25; (б) – зона зсувної кромки, ×120; (в) – поверхня руйнування 

зони зсувної кромки з в’язким зламом, ×10 000; (г) – в’язкий злам (1) та квазіскол 

(2) на поверхні зламу в центральній зоні, ×3000 

 

Поздовжній поперечний переріз зруйнованої половини зразка 

(ЧВ = 1 год) ілюструє здатність мікроструктури бейніту зазнавати 

значної пластичної деформації перед руйнуванням (рис. 5.9). Порож-
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нини видно на рис. 5.9,a. Округлі частинки руйнування та частинки з 

круглими краями показані на рис. 5.9,b. Така форма частинок руйну-

вання корелює із загальним механізмом в’язкого руйнування, виклика-

ного пустотами. Розподіл твердості по зруйнованому зразку показано 

на рис. 5.10. 

 

  
(а) (б) 

Рис. 5.9. Поздовжній переріз зони руйнування зразка, обробленого при 250 °C 

протягом 1 години: (а) – мікропорожнини під поверхнею руйнування; (б) – круглі 

частинки поблизу поверхні руйнування 

 

   
                              (а)                                                          (б) 

Рис. 5.10. Зона руйнування в поздовжньому перерізі зразка, 

 обробленого за  250 °C протягом 1 години: (а) – видно лише відбитки;  

(б) – показано значення твердості 

 

5.3. Висновки 

Високовуглецева ресорно-пружинна сталь 60С2 є ідеальним обʼєк-

том для демонстрації потенційних можливостей середньовуглецевих 
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низьколегованих сталей як високоміцної сталі третього покоління. 

Встановлено, що границя плинності сталі 60С2А після ізотермічної 

обробки за темпрератури 250 
о
С перебуває на максимально можли-

вому рівні, який є досяжним для сталевих деталей відносно великого 

перерізу. При цьому пластичність перебуває на задовільному рівні. 

Результати досліджень свідчать, що збільшення вмісту тих чи тих 

легувальних елементів у складі високоміцних сталей порівняно зі 

сталлю 60С2А не призведе до принципового підвищення міцності і 

має сенс тільки для покращення технологічності (збільшення про-

гартовуваності) та/або покращення опору ударним навантаженням. 

Висвітлення зазначених питань потребує подальших досліджень. 

У цьому розділі використано матеріали публікації в журналі 

Metals, 15(10), 2025. https://doi.org/10.3390/met15101061 
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6. МОДЕЛЮВАННЯ ПЕРСПЕКТИВНИХ КОМПОЗИЦІЙ 

НИЗЬКОЛЕГОВАНИХ СТАЛЕЙ ЗІ СТРУКТУРОЮ 

НАНОБЕЙНІТУ 

 

 

Дослідження та розробки в галузі високоміцних сталей постійно 

привертають увагу дослідницької спільноти. Для досягнення бажаних 

механічних властивостей цих сталей зазвичай використовують три 

методи термічної обробки: гартування та відпускання, аустемперинг та 

quenching&partitioning (QP). Традиційне гартування з відпусканням 

підвищує міцність сталі, але погіршує пластичність. Навпаки, аустем-

перинг забезпечує сприятливе поєднання високої міцності та підви-

щеної пластичності шляхом утворення бейніту під час обробки. QP, 

новіший підхід, передбачає мартенситне перетворення з подальшим 

розподіленням вуглецю для досягнення оптимального балансу 

міцності та пластичності, ефективно конкуруючи з гартуванням та 

аустемперингом. Для розроблення складу універсальних високоміцних 

сталей, придатних для будь-якої термічної обробки, обрано цільову 

температуру початку мартенситного перетворення (Mп) приблизно 

200 °C. За допомогою програмного забезпечення JMatPro® було 

змодельовано склад із вмістом вуглецю 0,4–0,8 мас.% з урахуванням 

вмісту мангану, скоригованого для забезпечення цільового значення 

Mп. Кожен склад містить 2,4–2,6 мас.% Si для виключення утворення 

цементиту та невелику кількість Al, V та Nb для покращення механіч-

них властивостей завдяки утворенню мікро/наночастинок. Тож було 

визначено перспективний склад високоміцних сталей у широкому 

діапазоні вмісту вуглецю. 

Надвисокоміцні сталі (UHSS) є життєво важливим матеріалом для 

багатьох аспектів людського життя [1]. Зазвичай UHHS вважаються 

такими, що мають границю плинності понад 1380 МПа [2]. Але висока 

міцність цього матеріалу зазвичай супроводжується зниженням плас-

тичності та в’язкості після гартування та відпускання, що є однією з 

важливих проблем сучасної науки і техніки [3]. 
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Перспективними способами вирішення проблеми оберненого 

зв’язку між міцністю та в’язкістю є обробка сталей з підвищеним 

вмістом Si методом аустемперингу (AT) та quenching and tempering 

(Q&T). Підвищений вміст Si є необхідним для запобігання утворенню 

карбідів під час ізотермічної обробки [4, 5]. 

Для масового виробництва надзвичайно важливе точне визначен-

ня хімічного складу високоміцних сталей, оскільки вміст легувальних 

елементів має бути достатньо високим для забезпечення бажаних 

властивостей і якомога нижчим для мінімізації витрат. У [6, 7] таке 

точне визначення було проведено внаслідок великої кількості розра-

хунків, після яких проводилися лабораторні експерименти та промис-

лові випробування. Отриманий склад сталі наведено в таблиці 6.1. 

Згідно з даними, наведеними в [6], механічні властивості цієї сталі 

після термічної обробки такі: YS = 1400 МПа; UTS = 2100 МПа;            

δ = 10%. 

Таблиця 6.1  

Склад високоміцної сталі, який запропоновано у [6, 7] 

C Mn Si Cr Al Nb B 

0.37 0.93 1.43 0.21 0.02 0.04 0.003 

 

Q&P дає змогу отримати високий комплекс властивостей [4]; 

проте температура, до якої проводиться охолодження після аустені-

зації, має вирішальне значення для отримання цього комплексу влас-

тивостей. Допуск температури має становити кілька градусів, оскільки 

надмірне охолодження призводить до різкого збільшення кількості 

мартенситу, а недостатнє охолодження, навпаки, не забезпечує необ-

хідної кількості мартенситу. Отже, обробка Q&P вимагає надзвичайно 

точного дотримання технологічного процесу, що може бути важко 

реалізувати в промислових умовах. 

AT порівняно з Q&P є значно менш вимогливим до температури, 

до якої охолоджується матеріал після аустенізації. Навіть якщо тем-

пература на першому етапі охолодження трохи вища за номінально 
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задану, при подальшій витримці температура стабілізується на зада-

ному рівні. Якщо така стабілізація відбудеться до початку бейнітного 

перетворення, початкове підвищення температури не вплине на 

властивості після обробки. У разі незначного зниження температури з 

охолодженням, нижчим за температуру початку мартенситного пере-

творення Мп з подальшим нагріванням до номінальної температури 

витримки, фактично буде реалізованим режим Q&P. Отримані власти-

вості не будуть гіршими за властивості, отримані після АТ [4]. Тому 

для проведення АТ можна використовувати охолодження на повітрі до 

ізотермічної температури витримки зі збільшеним допуском на почат-

кову температуру охолодження, що потенційно може значно спрос-

тити технологічний цикл в умовах промислового виробництва. 

У зв’язку з цим метою цієї роботи було визначення композицій 

високоміцних сталей у діапазоні вмісту вуглецю 0,4-0,8 мас.%, що дає 

змогу проводити будь-який вид термічної обробки (QT, AT, Q&P) з 

температурою ізотермічної витримки 200 °C і вище. За нижчих темпе-

ратур швидкість дифузії вуглецю є неприйнятно низькою для практич-

ного використання. 

 

6.1. Метод моделювання 

Роботу було виконано у два етапи. По-перше, змінюючи вміст C у 

діапазоні 0,4-0,8 мас.%, за допомогою програмного забезпечення 

JMatPro® було розраховано вміст Mn для двох наборів сталей 

(таблиця 6.2) для забезпечення температури Mп на рівні 200 °C. По-

друге, для розрахованих складів було визначено мінімальний час до 

початку дифузійного перетворення та час до початку бейнітного 

перетворення за різних температур. 

Таблиця 6.2  

Композиції двох сталей, мас.% 

Set # Si Cr Ni Mo V Nb Al B P S 

1 2.5 0.21 0.13 0.032 0.002 0.04 0.02 0.003 0.02 0.02 

2 2.5 - - - - - 0.02 - 0.02 0.02 
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Хімічний склад було розраховано для композицій, наведених у 

Таблиці 6.2. Набір №1 містить незначні додавання легувальних 

елементів, які зазвичай містяться в промислових сталях. Другий склад 

містить лише Si та Al. В обох наборах складів вміст Si було збільшено 

до 2,5 мас.%, щоб забезпечити виключення утворення карбідів під час 

обробок AT та Q&P [5] і зміцнити твердий α-розчин. 

Для кожного складу сталей, що було визначено на першому етапі, 

розраховано діаграми TTT та CCT. Це дозволило визначити мінімаль-

ний час до початку дифузійного перетворення та час до початку 

бейнітного перетворення за різних температур. 

 

6.2. Результати і обговорення 

У таблиці 6.3 наведено результати розрахунку вмісту мангану для 

двох наборів сталей. При будь-якому вмісті вуглецю вміст мангану 

для набору № 2 на 0,05…0,10 мас.% вищий, ніж для набору № 1. Ця 

закономірність зрозуміла. У наборі №1 невеликий вміст Cr, Ni, Mo 

сприяє зменшенню Mп, тому для сталей набору №1 потрібна менша 

кількість мангану для підтримки Mп на рівні 200 
o
C. 

ТТТ і ССТ діаграми розпаду аустеніту для сталей груп № 1 і № 2 

наведено в Додатку. 

Слід зазначити, що зі збільшенням вмісту вуглецю розахункова 

кількість мангану швидко зменшується. Вуглець значно знижує Mп, 

тому зі збільшенням вмісту вуглецю для підтримки Mп на рівні 200 
o
C 

потрібна менша кількість мангану. При вмісті вуглецю 0,7 мас.% вміст 

мангану знижується майже до рівня нелегованих сталей, а при вмісті 

вуглецю 0,8 мас.% манган майже зникає зі складу сталі. 

Таблиця 6.3  

Вміст мангану в двох наборах сталей, мас.% 

С для набору № 1 для набору  № 2 

0.4 3.57 3.67 

0.5 2.73 2.81 

0.6 1.86 1.93 

0.7 0.99 1.04 

0.8 0.10 0.15 
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Наведені результати дають змогу попередньо прогнозувати потен-

ційну застосовність сталей цього складу для виготовлення деталей зі 

збільшеним поперечним перерізом. Сталі з вмістом вуглецю 0,7–      

0,8 мас.% мають мати найнижчу стабільність переохолодженого 

аустеніту та, відповідно, низьку прогартовуваність, на рівні нелегова-

них інструментальних сталей з таким самим вмістом вуглецю. Однак 

для цих сталей час до початку бейнітного перетворення також має 

бути мінімальним. Відповідно, час на AT або Q&P обробку мінімізу-

ється, що є вигідним з точки зору технологічності. 

Найбільшу стабільність переохолодженого аустеніту мають мати 

сталі з мінімальним вмістом вуглецю та максимальним вмістом манга-

ну. Вміст вуглецю 0,4 мас.% достатній для отримання високоміцного 

стану, а манган на рівні 3,5-3,7 мас.% має значно підвищити стабіль-

ність переохолодженого аустеніту та, відповідно, прогартовуваність 

сталі. Однак час, необхідний для бейнітного перетворення, також 

збільшиться.  

У таблицях 6.4 та 6.5 наведено результати розрахунку мінімально-

го часу до початку дифузійного перетворення аустеніту за ізотерміч-

них умов та при безперервному охолодженні для сталей з першого та 

другого наборів (див. табл. 6.3). Також для кожного вмісту вуглецю 

визначено час до початку бейнітного перетворення за температур 

200 °C та 250 °C. Час наведено в секундах / хвилинах / годинах, час у 

хвилинах округлено до цілих чисел. 

Аналіз результатів розрахунків, які наведено у таблицях 4 та 5, 

показує, що зі збільшенням вмісту вуглецю температура мінімальної 

стабільності аустеніту при ізотермічній витримці збільшується. Також 

час до початку ізотермічного перетворення зменшується. Цю законо-

мірність можна пояснити різним вмістом мангану. Манган є аустені-

тутворювальним елементом і знижує температуру Al. Відповідно, зі 

збільшенням вмісту мангану температура мінімальної стабільності 

аустеніту також знижується. Що нижча температура, то нижча швид-

кість дифузії і, отже, тим більше часу потрібно для початку 

перетворення. Отже, для сталей із нижчим вмістом вуглецю та вищим 
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вмістом мангану температура мінімальної стабільності аустеніту до 

дифузійного перетворення є нижчою, а час до початку перетворення є 

довшим. 

Таблиця 6.4  

Час до початку дифузійного та бейнітного перетворень (набір № 1) 
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Час до початку 

бейнітного 

перетворення за 

200 
o
C, 

с / хв / год 

Час до 

початку 

бейнітного 

перетворення 

за 250 
o
C, 

с / хв / год 

0.4 114 / 600 324 / 516 61984/1033/17.22 6190/103/1.72 

0.5 37 / 629 95 / 570 65375/1090/18.16 6231/104/1.73 

0.6 23 / 629 61 / 593 55339/922/15.37 5115/85/1.42 

0.7 9 / 640 23 / 593 37302/622/10.36 3399/57/0.94 

0.8 2 / 652 5 / 583 21435/357/5.95 1952/33/0.54 

 

Незважаючи на невелику різницю в хімічному складі сталей 

наборів № 1 та № 2, час до початку бейнітного перетворення для 

сталей набору № 1 у 5-10 разів довший, ніж для сталей набору № 2. 

Також для обох наборів час до початку бейнітного перетворення при 

200 °C приблизно на порядок довший, ніж за 250 °C. 

Аналіз результатів розрахунків, представлених у таблицях 6.4 та 

6.5, визначає перспективний склад високоміцних сталей, які можна 

термічно обробляти за допомогою методів QT, AT та Q&P. Очевидно, 

що ізотермічна обробка сталей 1 групи за 200 °C вимагатиме непри-

йнятно тривалого часу. Майже для всіх сталей цієї групи, крім сталі з 

вмістом вуглецю 0,8 мас.%, час до початку бейнітного перетворення за 

200 °C перевищує 10 годин. Тому доцільно мінімізувати вміст до-
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мішок для скорочення часу бейнітного перетворення за будь-якої 

температури. 

Таблиця 6.5  

Час до початку дифузійного та бейнітного перетворень (набір #2) 
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Час до 

початку 

бейнітного 

перетворення 

при 200 
o
C, 

с / хв / год 

Час до 

початку 

бейнітного 

перетво-

рення при 

250 
o
C, 

с / хв / год 

0.4 12 / 579 32 / 480 5342 / 89 / 1.48 524 / 9 / 0.15 

0.5 5 / 590 16 / 454 5166 / 86 / 1.43 496 / 8 / 0.14 

0.6 3 / 610  7 / 509 5182 / 86 / 1.44 483 / 8 / 0.13 

0.7 1 / 620 3 / 528 5151 / 86 / 1.43 467 / 8 / 0.13 

0.8 0.3 / 629 0.74 / 536 5385 / 90 / 1.50 471 / 8 / 0.13 

 

Отримані дані дають змогу запропонувати перспективні склади 

високоміцних сталей з різним вмістом вуглецю від 0,4 мас.% до 

0,8 мас.% (табл. 6.6). Склади наведено з урахуванням допуску вмісту 

елементів. Ванадій додається для додаткового зміцнення за рахунок 

утворення нанорозмірних частинок VC [8]. 

Таблиця 6.6  

Перспективні склади високоміцних сталей  

з вмістом вуглецю в діапазоні 0.4-0.8 мас% 

C Si Mn Al V Nb S P 

1 2 3 4 5 6 7 8 

0.40-0.45 2.4-

2.6 

3.4-

3.7 

0.01-

0.04 

0.08-

0.11 

0.03-

0.05 

<0.03 <0.03 

0.50-0.55 2.4-

2.6 

2.5-

2.8 

0.01-

0.04 

0.08-

0.11 

0.03-

0.05 

<0.03 <0.03 
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Закінчення таблиці 6.6 

1 2 3 4 5 6 7 8 

0.60-0.65 2.4-

2.6 

1.7-

2.0 

0.01-

0.04 

0.08-

0.11 

0.03-

0.05 

<0.03 <0.03 

0.70-0.75 2.4-

2.6 

0.9-

1.2 

0.01-

0.04 

0.08-

0.11 

0.03-

0.05 

<0.03 <0.03 

0,80-0,85 2,4-

2,6 

0,2-

0,5 

0.01-

0.04 

0.08-

0.11 

0.03-

0.05 

<0.03 <0.03 

 

5.3. Висновки    

Аналіз літературних даних та моделювання визначають перспек-

тивні склади високоміцних сталей у діапазоні вмісту вуглецю 0,4–     

0,8 мас.%. За результатами  досліджень можна зробити такі висновки.  

1. Склади високоміцних сталей мають забезпечувати можливість 

будь-якої з основних термічних обробок: гартування та відпускання, 

аустемперинг за температур 200 °C і вище, а також Q&P обробку з 

отриманням структури безкарбідного бейніту. Для виключення утво-

рення карбідів під час ізотермічної обробки необхідно забезпечити 

вміст кремнію щонайменше 1,5 мас.%. Номенклатура і кількість решти 

легувальних елемнтів важливі, але мають менше значення. З точки 

зору масового виробництва вартість легувальних елементів, які 

можуть входити до складу тієї чи тієї  високоміцної сталі, є одним з 

головних чинників. Виходячи з цих міркувань, першим легувальним 

елементом, який слід розглядати як легувлаьний елемент у складі 

високоміцної сталі, є манган. Отже, визначення складу високоміцних 

сталей в першу чергу необхідно починати з системи вуглець-манган-

кремній. У сталях цієї системи легування зі збільшенням вмісту вугле-

цю з 0,4 мас.% до 0,8 мас.% вміст мангану зменшується з 3,6 мас.% до 

0,15 мас.%. 

2. Вміст домішок у складі сталей, призначених для обробки за 

режимами аустемперингу та Q&P, необхідно мінімізувати для скоро-

чення часу ізотермічної обробки. 
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3. Для сталей з великою кількістю легувальних елементів, навіть 

при низькому вмісті кожного з них, ізотермічна обробка за 200 °C 

може вимагати неприйнятно великих витрат часу.  
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ВИСНОВКИ 

 

 

Наведено результати роботи, яку було спрямовано на дослідження 

прихованих резервів нелегованих і низьколегованих сталей як високо-

міцних матеріалів.  Головну увагу приділено створенню нанострукту-

рованого стану методами термічної обробки. 

Покзано, що в нелегованій вуглецевій інструментальній сталі 

евтектоїдного складу можливо отримувати наноструктурований стан в 

поверхневому шарі шляхом витримки зразків в аустенітній області 

впродовж контрольованого часу з подальшим охолодженням в оливі. 

Унаслідок цього в поверхневому шарі завглибшки близько 100 мкм 

утворюється нанокомпозит – тонкі цементітні пластинки в матриці 

низьковуглецевого мартенситу з міжпластинчастою відстанню менше 

100 нм. Зазначена структура забезпечує високий опір ударному 

навантаженню одночасно з підвищеною пластичністю. 

Отримання наноструктурованого стану не тільки з поверхні, а за 

всім перерізом деталі/виробу можливе через застосування ізотермічної 

обробки сталей із підвищеним вмістом кремнію. Застосування зазначе-

ної термічної обробки до ресорно-пружинної сталі 60С2А дало змогу 

отримати границю плинності на рівні 2000 МПа і відносне подовжен-

ня на рівні 10 %. В діапазоні вмісту вуглецю 0,4–0,8 мас.% визначено 

перспективні склади нових високоміцних сталей системи легування 

кремній-манган, які є застосовними для будь-яких видів термічної 

обробки, зокрема ізотермічної обробки на структуру безкарбідного 

нанобейніту. 

Подальші дослідження можуть бути спрямовані на визначення 

перспективних складів високоміцних наноструктурованих сталей 

інших систем легування.  
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ДОДАТКИ 

 

 

 

Сталь У8 у відпаленому стані 

 

 

Макростуктура ударного зравзка сталі У8 після термічної обробки  

з витримкою 6 хв. 30 с 
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Сталь У8 після термічної обробки з витримкою 6 хв. 30 с., 200 мкм від поверхні 

 

 

Сталь У8 після термічної обробки з витримкою 6 хв. 30 с., поблизу поверхні 
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Сталь У8 після термічної обробки з витримкою 6 хв. 30 с., фракторама 

ударного зразка поблизу поверхні 

 

 

Сталь У8 після термічної обробки з витримкою 6 хв. 30 с., фракторама 

ударного зразка поблизу поверхні 
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Сталь У8 після термічної обробки з витримкою 6 хв. 30 с., фракторама 

ударного зразка, центр 

 

 

Сталь 60С2А у відпаленому стані 
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Сталь 60С2А у відпаленому стані 

 

 

Сталь 60С2А, ізотермічна витримка при 250 
о
С 15 хв 
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Сталь 60С2А, ізотермічна витримка при 250 
о
С 15 хв 

 

 

Сталь 60С2А, ізотермічна витримка при 250 
о
С 15 хв 
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Сталь 60С2А, ізотермічна витримка при 250 
о
С 15 хв 

 

 

Сталь 60С2А, ізотермічна витримка при 250 
о
С 15 хв 
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Сталь 60С2А, ізотермічна витримка при 250 
о
С 15 хв 

 

 

Сталь 60С2А, ізотермічна витримка при 250 
о
С 60 хв 
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Сталь 60С2А, ізотермічна витримка при 250 
о
С 60 хв 

 

 

Сталь 60С2А, ізотермічна витримка при 250 
о
С 60 хв 
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Сталь 60С2А, ізотермічна витримка при 250 
о
С 60 хв 

 

 

Сталь 60С2А, ізотермічна витримка при 250 
о
С 60 хв, продольний переріз 

розривного зразка в зоні руйнування 
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Сталь 60С2А, ізотермічна витримка при 250 
о
С 60 хв, продольний переріз 

розривного зразка в зоні руйнування 

 

 

Сталь 60С2А, ізотермічна витримка при 250 
о
С 60 хв, продольний переріз 

розривного зразка в зоні руйнування 
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Сталь 60С2А, ізотермічна витримка при 250 
о
С 60 хв, продольний переріз 

розривного зразка в зоні руйнування 

 

 

Сталь 60С2А, ізотермічна витримка при 250 
о
С 60 хв, продольний переріз 

розривного зразка в зоні руйнування 
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Сталь 60С2А, ізотермічна витримка при 250 
о
С 60 хв, продольний переріз 

розривного зразка в зоні руйнування 

 

 

Сталь 60С2А, ізотермічна витримка при 250 
о
С 60 хв, фрактограма 

розривного зразка 
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Сталь 60С2А, ізотермічна витримка при 250 
о
С 60 хв, фрактограма 

розривного зразка, край 

 

 

Сталь 60С2А, ізотермічна витримка при 250 
о
С 60 хв, фрактограма 

розривного зразка, край 



114 

 

 

Сталь 60С2А, ізотермічна витримка при 250 
о
С 60 хв, фрактограма 

розривного зразка, край 

 

 

Сталь 60С2А, ізотермічна витримка при 250 
о
С 60 хв, фрактограма 

розривного зразка, край 
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Сталь 60С2А, ізотермічна витримка при 250 
о
С 60 хв, фрактограма 

розривного зразка, перехід до центральної частини 

 

 

Сталь 60С2А, ізотермічна витримка при 250 
о
С 60 хв, фрактограма 

розривного зразка, центральна частина 
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Сталь 60С2А, ізотермічна витримка при 250 
о
С 60 хв, фрактограма 

розривного зразка, центральна частина 

 

 

Сталь 60С2А, ізотермічна витримка при 250 
о
С 60 хв, фрактограма 

розривного зразка, центральна частина 
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Сталь 60С2А, ізотермічна витримка при 250 
о
С 60 хв, фрактограма 

розривного зразка, центральна частина 

 

 

Сталь 60С2А, ізотермічна витримка при 250 
о
С 60 хв, фрактограма 

розривного зразка, центральна частина 
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Для нотаток 
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Для нотаток 
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Наукове видання 

 

 

 

 

Бриков Михайло Миколайович, Гіржон Василь Васильович, 

Єфременко Василь Георгійович, Климов Олександр Володимирович,  

Капустян Олексій Євгенович, Єфременко Олексій Васильович 

 

 

 

НАНОСТРУКТУРИ  

В НИЗЬКОЛЕГОВАНИХ 

ВИСОКОМІЦНИХ СТАЛЯХ 
 

Монографія 

 

 

 

Коректура Ірина Воронюк 

Верстка Ілона Савицька 

 

 
 

 

 

 

 

 

 

 

Формат 60×84 
1
/16. Обсяг 8,14 ум. друк. арк., 7,82 обл.-вид. арк. 

Наклад 300 пр. Зам. 150. Видавець і виготовлювач – Вежа-Друк 

(м. Луцьк, вул. Шопена, 12, тел. +380669362549).                                                            

Свідоцтво Держ. комітету телебачення та радіомовлення України                       

ДК № 4607 від 30.08.2013 р. 


