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加热温度对高钒高速钢中M2C碳化物分解转变
行为的影响
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摘 要：基于高耐磨性的需要，设计了一种W3Mo4Cr5V6高钒高速钢，利用 SEM、EMPA等手段对该钢高温加热过程

亚稳态 M2C碳化物的分解转变行为进行了分析。结果表明，共晶碳化物 M2C在高温加热过程会发生 M2C+γ-Fe→
M6C+MC+M7C3的转变，在富Mo、W的M2C相周围形成了大量富W、Mo的M6C及少量富V的MC和富Cr的M7C3。随

着温度由950 ℃增至1 150 ℃，M2C高温转变逐渐趋于完全，且纤维状M2C比层片状M2C更易分解转变，最终，由呈断

续网状分布于奥氏体晶界的层片或纤维状形貌向零星分布于晶界的颗粒状形貌过渡，可有效减少网状碳化物对晶

界的危害。研究可为高速钢中晶界碳化物成分、形态控制及其热加工、热处理过程温度与时间等参数选择提供有

效参考。

关键词：高速钢； 电渣重熔； M2C碳化物； 高温转变； 成分分析

DOI:10. 20057/j. 1003-8620. 2024-00076  中图分类号：TG161
Effect of Heating Temperature on Decomposition Transition 

Behavior of M2C Carbide in High-vanadium High-speed Steel
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Abstract： Based on the need of high wear resistance， a new kind of high-vanadium high-speed steel named W3Mo4Cr5V6 was designed.  The transformation behavior of metastable M2C carbides in the high temperature heating process of the steel was analyzed by means of SEM and EMPA.  The results show that the cophortic M2C carbide will undergo M2C+γ -Fe→M6C+MC+M7C3 transition at high temperature heating process. A large number of W， Mo-rich M6C and a small amount of V-rich MC and Cr-rich M7C3 are formed around the Mo and W-rich M2C phase.  With the increase of temperature from 950 ℃ to 1 150 ℃， the high temperature transformation of M2C carbides gradually tends to be complete and the fibrous M2C is easier to decompose and transform than lamellar M2C， and the lamellar or fibrous morphology distributed in the aus⁃tenite grain boundary with discontinuous network is transformed into the granular morphology distributed at the grain boundary， which can effectively reduce the harm of network carbides to the grain boundary.  The research can provide an effective reference for the composition and morphology control of carbides distributed at the grain boundaries of high-speed steel and the optimal selection of parameters such as temperature and time of hot processing and heat treatment process.
Key Words： High-speed Steel； Electroslag Remelting； M2C Carbide； High Temperature Transition； Component Analysis

高速钢的实质是由金属碳化物及分布在碳化

物周围的钢基体构成，实现碳化物类型、形貌、尺

寸、分布等特征调控将密切影响高速钢的综合性

能［1-3］。根据钢中合金元素类型及含量，可形成具有

不同硬度的 MC、M2C、M6C、M7C3、M23C6、M3C 等碳化

物［4，5］。提高钢中 V、C含量以促进钢凝固过程形成

大量高硬度初生 VC 为目标的高钒高速钢，已成为

耐磨材料的发展趋势［6］，含有大量MC碳化物可使钢

具有较优的耐磨性［7］。高速钢轧辊的应用是现代轧

钢生产发展的重要组成部分，它对钢铁工业发展是

继微合金化、控轧控冷技术之后又一重大变革。

Kim 等［8］认为合适的轧辊用高速钢成分为 1.9%～
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2.0%碳当量（Ceq=C+1/3Si），10%～11%钨当量（Weq=
W+2Mo）及含 w［V］5%～6%。基于此，作者设计了

一种高碳、高钒的 W3Mo4Cr5V6 高速钢，其凝固过

程伴随着初生 MC、共晶 M2C、共晶 M7C3等析出［9，10］。
相比当前市场常用的M2、M42等高速钢，W3Mo4Cr5V6
具有更高的 C 及 V 含量，可以形成更高含量的高硬

度 MC 型碳化物及更少含量的晶界网状 M2C 碳化

物，具有更高的硬度和耐磨性。呈断续网状分布于

晶界的共晶M2C碳化物易成为高速钢受力过程裂纹

萌生和扩展的源头［11］，从而造成高速钢性能下降，

由于共晶 M2C 不稳定，高温加热易发生分解［12］，其
分解情况影响锻轧后碳化物分布及颗粒形态，探究

共晶M2C碳化物的高温分解转变行为对调控晶界碳

化物形态、减少晶界碳化物危害、提高高速钢性能

具有重要指导意义。亚稳态M2C高温分解的实质是

与周围基体的γ-Fe作用而形成M6C、M7C3、MC等，即

M2C+γ-Fe→M6C+MC+M7C3，因此，M2C 的高温转变

与合金元素在碳化物与基体间的迁移扩散密切相

关，加热温度、保温时间、碳化物形貌与基体成分是

其主要的影响因素。高的凝固冷速易于形成碳化

物厚度和间距较小的纤维状 M2C，而低的凝固冷速

则易于形成尺寸及间距较大的层片状 M2C，前者比

后者的起始分解温度低（为 931、954 ℃）、加热过程

更易分解转变［13，14］，即分解过程动力学及分解产物

分布特征受 M2C 碳化物形貌的影响［15］。Hashimoto
等［16］研究了铸铁中M2C在1 000 ℃下保温（0.3～52）×
103 s 过程的分解转变行为，指出，随着保温时间的

延长，层片状 M2C 中白色单相 M2C 所占的比例不断

减小，而绳索状转变产物团簇的面积从外围逐渐增

大并最终占据了整个面积。实际生产中，高速钢的

锻、轧及热处理时间有限，且本文所研究W3Mo4Cr5V6
高速钢具有与以往研究中不同的基体成分，因此，开

展不同加热温度对所设计W3Mo4Cr5V6高速钢中共晶

M2C 的高温分解转变研究，对于高耐磨性材料开发

具有重要意义。

1　试验材料及方法

基于材料高硬、高耐磨的性能需要，作者设计

了一种高碳高钒W3Mo4Cr5V6高速钢，利用 30 kg真

空感应炉冶炼并真空浇注成形，随后将 2 支 ϕ90/
110 mm×260 mm 的感应炉铸锭轴向焊接并进行表

面处理，作为自耗电极在200 kg电渣重熔炉中冶炼，

获得 ϕ180 mm×160 mm 电渣锭，其成分见表 1。在

距电渣锭底端 50 mm、外表面 3 mm 位置处，沿径向

切取若干尺寸为 13 mm×12 mm×10 mm 的试样。对

所取试样在氩气保护电阻炉内进行高温热处理试

验，分别进行了 950、1 000、1 050、1 100、1 150 ℃温

度、保温 1 h处理，各试样保温后经空冷至室温。对

试样进行处理后，采用场发射扫描电镜（FEI，Nova 
NanoSEM400）、场发射电子探针（EPMA-8050G）等

对钢中碳化物形貌、成分等进行分析。

2　试验结果

2. 1　铸态钢中M2C碳化物的形貌及成分

图 1为W3Mo4Cr5V6高速钢在 SEM背散射模式

下的微观组织，基于前期的热力学计算、XRD 物相

分析及碳化物成分分析等［17］，指出，该钢铸态组织

主要由马氏体基体及块状 MC、条棒状 MC、层片状

M2C、纤维状 M2C 等组成。由于 M2C 富含 Mo、W 等，

呈亮白色，而富 V 的 MC 则呈深灰色或浅灰色。从

总体上看，层片状或纤维状M2C主要分布在晶界处，

呈断续网状分布；而块状和条棒状 MC 主要分布在

晶粒内部。作者前期已对比了不同冷速及电渣锭

中不同位置试样的碳化物特征，结果表明，冷速的

增加促进了纤维状M2C的生成，相比电渣锭内部，其

边部试样含有更多的纤维状M2C及较少的初生块状

MC，而更多的是条棒状共晶 MC［10，17］。所设计

W3Mo4Cr5V6高速钢与M2［18］、M42［19］高速钢铸态组

织相比，除生成晶界 M2C 外，还有大量的初生块状

MC、条棒状共晶MC生成。

图2为对某纤维状M2C的形貌及SEM-EDS成分

分析，图 2（a）为图 2（b）中纤维状M2C的局部微观形

貌。图 2（c）为图 2（a）中 1～9点的成分分析，从点 1
至点 9，主要含 Fe、Mo、W、Cr、V、C 等元素。其中，

Mo、V 呈整体增长趋势，Fe 呈整体降低趋势，而 C、

W、Cr等呈轻微的增加趋势。

2. 2　加热温度对钢中M2C的高温转变行为影响

图3为各加热温度下的SEM分析，可知在950～
表1　W3Mo4Cr5V6高速钢的化学成分（质量分数）

Table 1　Chemical composition of W3Mo4Cr5V6 high-speed steel %    
C

1.92
Si

0.87
Mn
0.93

P
0.018

S
0.006

V
5.77

Cr
5.29

Mo
4.08

W
2.76

Ni
1.10

N
0.010 8

Fe
余量
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1 100 ℃并保温 1 h时，M2C发生了不同程度的转变，

但仍然具有铸态 M2C 的形貌，当升至 1 150 ℃时，

M2C 形貌发生了明显改变，其沿晶界的断续网状及

本身的层片状特征消失，转而形成较为弥散的颗粒

状，如图 3（i，g）所示。在M2C分解转变时，M6C的量

相对较多且长大速度比 MC 快得多，于是有一些小

颗粒的 MC被包围在 M6C之中。当 M2C分解不完全

时，在其板条芯部残留着部分 M2C，从而形成“M2C+
M6C+MC”的复合碳化物。

层片状或纤维状M2C中，尺寸越薄，其转变越完

全，而层片越厚，未反应的M2C越多，如图3（d）所示。

当温度达 1 150 ℃并保温 1 h时，钢中M2C转变完全，

且大部分溶解进入基体，仅剩少量弥散的颗粒状，如

图 3（i，j）所示。对比图 3（j）与图 3（b，d，f），加热温度

的升高不仅促进 M2C的分解转变，还增加了基体中

颗粒状二次碳化物的溶解程度。至1 150 ℃时，未观

察到有明显的颗粒状二次碳化物存在。

2. 3　钢中M2C高温转变产物的形貌及成分

图 4为 1 050、1 150 ℃下的M2C转变行为对比分

析。图 4（a）表明，1 050 ℃下的层片状M2C与基体界

面处产生了一定厚度的转变产物，而 M2C粗片内部

并未发生有效转变。图 4（b）则表明 M2C 已基本转

变完全，由灰白色 M2C转变成了亮白色及暗灰色产

物。图 4（c）是对图 4（a）中Line处的线扫描。可见，

基体中主要含有 Fe 及一定量的 V、Cr、Mo、W 等，至

M2C的转变产物时，Fe明显降低而Mo明显升高，V、

Cr具有一定程度的增加，而 C、W 略微增加，但仍以

Fe、Mo 为主。至未转变的 M2C 时，Mo、Cr、V 等含量

均达到最大值。上述变化趋势揭示了转变产物是

M2C与 γ-Fe的共同作用结果。为进一步分析，测定

了A、B、C、D、E五点成分。结果表明，A点为典型的

MnS 夹杂，尺寸小于 3 μm。未转变 M2C（B 点）富含

Mo、W及一定量的 Cr、V，Fe较少。在 M2C与基体界

面形成的亮白色转变产物（C点）则富含 Mo、W、Fe，
其 Cr、V 含量相比 M2C 均有一定程度的降低。暗灰

色颗粒状转变产物（D 点）则富含 V、Fe 及一定量的

Mo、W、Cr。转变产物 E 点与 C 点成分相近，均富含

Mo、W、Fe。然而，M2C 中富含 Cr，所分析的 C、D、E
点转变产物中Cr含量均有所降低，势必还生成了其

他富 Cr 相。为了更清晰地探究 M2C 转变过程的元

图1　W3Mo4Cr5V6钢中（a）微观组织及（b， c）纤维状M2C碳化物
Fig. 1　Analyses of （a） microstructure and （b， c） fibrous M2C carbide in as-cast W3Mo4Cr5V6 ingot

图2　钢中纤维状M2C的（a， b）微观形貌及（c）枝条成分演变
Fig. 2　Analyses of （a， b） microstructure morphology and （c） composition evolution of a branch of fibrous M2C in steel
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素迁移扩散行为，采用 EPMA 对 1 100 ℃×1 h 下的

M2C进行了面扫描分析，其结果如图5所示。

图 5 为利用 EPMA 对 W3Mo4Cr5V6 钢中 M2C 高

温分解转变后的成分分析。其中，图 5（c）为图 5（b）
中颗粒碳化物（1～21 点）的成分统计（多点成分平

均值）；图 5（d，e，f）分别为图 5（a）中 MC-A 点、未转

变M2C-B点、亮白色转变产物-C点的成分统计；图 5
（i，l）分别为图 5（g，h）中富Cr相（1～10点）及图 5（j，
k）中富V相（1～21点）的成分统计，C含量测定存在

一定偏差。图 5（d）表明，A 点的 MC 富含 w［V］

51.53%、w［Mo］12.74%、w［W］11.37%、w［Cr］7.78%；

B 点的未转变 M2C 中富含 w［Mo］25.71%、w［W］

13.99% 及一定量的 Cr、V、C，含 Fe 量较少，w［V］、

w［Cr］为 15.51%、18.02%，如图 5（e）所示；与之相

比，C 点的亮白色连续转变产物中 Mo、W 含量略有

减少，而 V、Cr含量则明显下降，其w［Mo］、w［W］达

21.56%、11.96%，w［V］、w［Cr］为 8.07%、10.18%，如

图5（f）所示。

图5（g-l）为利用EMPA对M2C转变产物中富Cr、
富 V 的暗灰色颗粒状产物进行的多点成分统计分

析，因富Cr相与富V相的位置并不对应，故而在图中

进行了分别呈现，为各类型碳化物成分分析提供更

可靠参考。对富Cr相（10个点）、富V相（21个点）的

成分统计结果分别作于图 5（i）及图 5（l）。可见，富

Cr相中w［Cr］达34.58%，而w［Mo］、w［W］、w［V］分别

为 10.11%、5.21%、12.70%；富 V 相 w［V］达 23.95%，

而 w［Mo］、w［W］、w［V］分别为 17.73%、9.95%、

12.82%。上述M2C转变形成的富V相与图5（d）中的

原始MC在成分上差异很大。图 5（b，c）为对基体颗

粒状二次碳化物（21个点）的成分统计分析，可见，

基体细小、弥散的二次碳化物为富 Cr 相，w［Cr］达

10.04%，而 w［Mo］、w［W］、w［V］分别为 2.10%、

0.93%、1.70%。

3　结果分析与讨论

3. 1　高速钢凝固过程碳化物析出行为

对于所设计成分的 W3Mo4Cr5V6高钒高速钢，

利用 Thermo-Calc 软件并基于 Scheil-Gulliver 模型

计算表明，在钢凝固时，首先会从液相中析出富 V
的初生 MC，之后发生 L→γ+MC 形成共晶 MC，继而

有 L→ γ +M2C 析出［9］。自凝固始至液相分率 fs=
0.745 0时，不断发生初生 MC及共晶 MC的析出，因

此，形成了图 1 中大量的晶内初生块状 MC 及条棒

状共晶 MC。当 fs=0.972 3 时，即在凝固末期开始析

出共晶 M2C，可见所形成 M2C 位于晶界，因含量较

少，呈断续网状；同时，在电渣重熔过程钢液凝固

冷速快，易于形成纤维状的 M2C［13］，如图 1（b，c）所

示。图 1（c）表明，与浅灰色 MC 接触的 M2C 的板条

较粗且较明亮，表明其长大条件较好，且 Mo、W 含

量较多。Miyahara 等［20］对高速钢凝固过程中各相

析出时的合金元素分配系数进行了测定，指出，初

生奥氏体形成时，V、Mo、W、Cr 等元素的分配系数

均＜1，各元素向液相中逐渐富集；γ+MC 共晶形成

时，仅 kV＞1，Mo、W、Cr 等继续向液相中富集；当 γ

图3　不同加热温度下的碳化物形貌：（a）（b）950 ℃；（c）（d）
1 000 ℃； （e）（ f）1 050 ℃； （g）（ h）1 100 ℃；（i）（ j）
1 150 ℃

Fig. 3　Carbide morphologies at different heating temperatures： 
（a）（b）950 ℃ ； （c）（d）1 000 ℃ ； （e）（f）1 050 ℃ ； （g）（h）
1 100 ℃； （i）（ j）1 150 ℃
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+M2C 共晶形成时，kMo、kW、kV 等均＞1，仅 kCr＜1，则
表明 Mo、W、V 被不断消耗而 Cr 继续向液相中富

集。因此，在 γ+M2C 共晶形成的初期，液相中 Mo、
W 等含量较高，随着富 Mo、W 的 M2C 不断析出，液

相中 Mo、W 含量减少，所形成 M2C 中 Mo、W 含量减

少及尺寸减小，同时在 SEM 背散射模式下的色泽

变暗。图 2 给出了钢中某纤维状 M2C 枝条的成分

演变，可见，由于 Mo、W 等从点 1 至点 9 逐渐增加

图4　温度为（a， c）1 050 ℃及（b）1 150 ℃下的M2C转变分析
Fig. 4　M2C transition analysis at temperature （a， c） 1 050 ℃ and （b） 1 150 ℃

图5　温度为 1 100 ℃下的各类型碳化物成分 EPMA 分析：（a）分析区域； （b）（c）基体颗粒状碳化物； （d）A点； （e）B点； （f）C
点； （g~i）富Cr相； （j~l）富V相

Fig. 5　Component analysis of different types of carbides at 1 100 ℃ by EPMA ： （a） analyzed area； （b）（c） granular carbide； （d） 
point A； （e） point B； （f） point C； （g-i） Cr-rich phase； （j-l） V-rich phase
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且 M2C 枝条尺寸逐渐增大，由此推断 M2C 的长大过

程是由点 9 向点 1 方向进行，形成了一种类似“河

流汇聚”的形貌特征。

3. 2　高速钢加热过程M2C的分解转变

M2C的分解转变受元素在M2C与基体界面的扩

散影响密切。亚稳态 M2C 在高温加热时，M6C 首先

在M2C与γ-Fe基体的界面上形核。因M2C中的Mo、
W、V 含量相对较高，Fe 较低，所以形成 M6C 所需的

Mo、W 等主要来自于 M2C，Fe 则来自于 γ-Fe 基体。

随着 M6C 的生长，M2C 中的 V 和 C 含量升高，促使

MC析出。一般情况下，由M2C分解产生的MC颗粒

很小，常被 M6C所包围或处在 M6C与 γ-Fe基体的界

面上，如图3（h）及图4（b）所示。图3（b，f）中，M2C枝

条细小、弥散，与基体界面的表面积较大，有效促进

了M2C的分解转变；图 3（d）及图 4（a）中，层片状M2C
的板条粗大，其与基体界面处形成的转变产物将阻

碍元素的扩散及板条内部 M2C的继续分解转变，虽

然比图 3（b）所对应温度高，但仍呈现出M2C分解转

变率较低的现象，再次表明了 M2C的分解转变与其

形 貌 密 切 相 关 。 Hashimoto 等［16］ 对 2.01%C-

5.05%Cr-5.10%V-5.10%Mo-5.05%W-5.07%Co-Fe 中

的层片状M2C在 1 000 ℃下长时间热处理分析，定量

获得了 M2C+γ-Fe→0.86M6C+0.23M7C3+0.31MC，M2C
分解区域面积占比为 X=1-exp［-（t/7 900）0.5］，t为时

间（单位为 s），可见，在 1 000 ℃下，具有较粗板条尺

寸的层片状 M2C 在 15～150 min 分解较为迅速。与

本研究 1 150 ℃×1 h 下 M2C 碳化物已发生完全转变

不同，AISI M2 高速钢中层片状 M2C 在 1 150 ℃×3 h
下仍存在未转变的 M2C粗板条［21］，说明随着所研究

钢的不同，其 M2C 及基体成分的差异也影响了 M2C
的高温分解转变行为。

当利用 Thermo-Calc 热力学软件进行 AISI M2

及本研究中 W3Mo4Cr5V6 高速钢的平衡相图计算

时，会有一定量的M6C碳化物析出，而在钢的实际凝

固过程中则形成共晶 M2C 而无 M6C 形成，这也从侧

面反映出高速钢实际凝固时高温析出的亚稳态M2C
没有足够的时间完成 M2C 向 M6C 的转变，故而产生

实际凝固与相图计算的差异。

对比图 5（l）与图 5（d）可见，通过 M2C分解转变

形成富 V的 MC相与从 W3Mo4Cr5V6钢中凝固析出

的 MC 相成分有很大的区别，前者含 w［V］23.95%、

w［Mo］17.73%、w［Cr］12.82%，而 后 者 含 w［V］
51.53%、w［Mo］12.74%、w［Cr］7.78%。这是由于在

M2C 高温分解转变时，合金元素扩散主要发生在碳

化物与基体之间，属于短程扩散，受M2C中高Mo、低
V 及基体成分影响明显；而自 W3Mo4Cr5V6 钢液凝

固析出 MC 时，钢液中具有充足的 V，C 将优先与亲

和力更强的V结合形成MC，因而初生及共晶MC中

V含量较高而Mo、Cr等含量较低。

综合图 3、图 4、图 5 可见，在 1 150 ℃×1 h 条件

下，除了M2C发生了分解转变，基体中颗粒状二次碳

化物也发生了溶解；而在 1 050、1 100 ℃条件下，基

体中仍存在一定量的二次碳化物颗粒。这些二次

碳化物颗粒尺寸多数小于 500 nm，且含一定量的V、

Cr、Mo及 W，结合 W3Mo4Cr5V6的平衡相图［8］，钢中

M23C6、M7C3、M6C 分别加热至 818、1 007、1 188 ℃时

才能溶解完全，MC则在 1 227 ℃以上才有明显的溶

解行为。图 6 利用高温激光共聚焦显微镜进行了

W3Mo4Cr5V6 钢中碳化物的高温原位分析。可见，

在 999 ℃时，M2C 并无明显变化，在 1 150 ℃时，M2C
纤维状形貌已发生变化，部分区域已分解转变，因

加热时间较短而未分解转变完全。至 1 202 ℃时，

晶界及M2C处已有液相产生，碳化物溶解加快。

图6　W3Mo4Cr5V6 钢中 M2C 碳化物的高温原位分析：（a）393. 04 s-999. 1 ℃， （b）424. 04 s-1 150. 0 ℃， （c）1 020. 54 s-
1 150. 4 ℃，（d）1 063. 04 s-1 202. 0 ℃

Fig. 6　 High temperature in situ analysis of M2C carbides in W3Mo4Cr5V6 steel ： （a）393. 04 s-999. 1 ℃ ， （b）424. 04 s-
1 150. 0 ℃， （c）1 020. 54 s-1 150. 4 ℃， （d）1 063. 04 s-1 202. 0 ℃
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4　结论

（1）所设计W3Mo4Cr5V6高速钢经VIM、ESR制

备后，主要由位于晶内的初生MC、共晶MC，位于基

体的颗粒状二次碳化物及位于晶界的断续网状共

晶M2C等组成。

（2）在 950～1 150 ℃高温加热过程，不同形貌

特征M2C的分解转变程度不同，枝条细小、弥散的纤

维状 M2C 更易分解转变，而粗片状 M2C 与基体界面

处形成一定厚度转变产物后影响其进一步的分解

转变速率。

（3）在 950～1 100 ℃并保温 1 h 时，亚稳态 M2C
发生了不同程度的转变，但仍具有铸态M2C的形貌，

当升至 1 150 ℃时，M2C 形貌发生了明显改变，其沿

晶界的断续网状及本身的层片状特征消失，转而形

成较为弥散的颗粒状，为钢的热加工及热处理温度

选择提供有效参考。

（4）亚稳态 M2C 经分解转变形成富 V 的 MC 相

与钢凝固过程析出MC相的形貌及成分均有明显差

异，前者呈细小弥散的颗粒状，被包裹在转变形成

的M6C中而形成复合碳化物，受元素短程扩散影响，

含有较低含量的V及较高含量的Mo、Cr。
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