
 

Cr-Mo-V 系冷镦钢表面脱碳演变规律的研究
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摘　要：研究了冷镦钢 40CrMoV 加热温度、加热时间及表面处理对脱碳层深度和组织形貌的影响，并分析了表面

脱碳随温度变化的演变机理。结果表明，冷镦钢 40CrMoV 在 700～1 100 ℃ 加热时，其总脱碳层深度随温度的升

高逐渐增大， 750～850 ℃ 为完全脱碳层生成的敏感温度区间，其在 800 ℃ 时达到峰值；保温时间的延长使得脱碳

层深度进一步加深；表面车削处理后使总脱碳层降低 50%，完全脱碳层得到恶化。对冷镦钢 40CrMoV 在工业生产

中表面脱碳的控制提出了建议。
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Study on the evolution law of surface decarburization
of Cr-Mo-V cold heading steel
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Abstract: The effects of heating temperature, heating time, and surface treatment on the depth of decar-
burized layer and microstructure of cold heading 40CrMoV steel were studied, and the evolution mecha-
nism  of  surface  decarburization  with  temperature  was  analyzed.  The  results  show that  when  the  cold
heading 40CrMoV steel is heated at 700-1 100 ℃, the total decarburized layer depth increases gradually
with the increase in temperature. 750-850 ℃ is the sensitive temperature range for forming a complete de-
carburized layer, and it reaches its peak value at 800 ℃. With the extension of holding time, the depth of
the decarburized layer is further deepened. Additionally, after surface turning treatment, the total decar-
burized layer is reduced by 50%, and the complete decarburized layer deteriorates. As a summary, the
control of surface decarburization of cold heading 40CrMoV steel in industrial production is proposed.
Key words: cold heading steel，40CrMoV，decarburization，microstructure，fatigue fracture

 

 0    引言

2021 年中国汽车产量达到 2 627.5 万辆，带动

了汽车零部件的快速进步。近十年来，耐高低温紧

固件、耐腐蚀紧固件以及铝制、不锈钢紧固件的研

发及应用也越来越深入，紧固件行业“十四五”规划

中，将重点围绕汽车、新能源等领域，进一步开展汽

车用高强度、优质性能、轻量化紧固件产品的研发
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和技术应用[1−3]。其中 8.8 级及以上高强度螺栓的品

质要求是重中之重，国内 10.9 级及以上紧固件用钢

主要是 ML35CrMo、ML40Cr、30MnB4、40CrMoV
等合金冷镦钢，含碳量均在 0.30% 以上，此类钢种

在轧制和热处理过程中面临的最大问题就是表面脱

碳，表面脱碳将对紧固件服役过程的疲劳及延迟断

裂有较大的影响。

影响材料表面脱碳的因素包括加热气氛、温度

和时间[4]，显然钢的表面脱碳在工业生产中难以避

免，为了控制合理的表面脱碳深度，在研究表面脱碳

机理的同时，可通过降低加热温度、减少加热时间

以及控制氧化性气氛等工艺优化[5]，此外防脱碳涂

层的研发及应用[6−7] 也有少量报道，这将是中高碳钢

永恒的研究方向。

钢的表面氧化规律与脱碳类似，从影响因素上

来讲同样是气氛、温度和时间[8−9]，也包括 Al、Nb 等

一些合金元素对氧化层结构的影响[10−12]，因为表面

氧化将对钢带来氧化烧损，影响钢的成材率，导致材

料表面氧化的控制对于钢厂而言关注度相对更高一

些。很多学者[13−14] 将钢的表面脱碳及氧化现象关

联起来，大多提到表面氧化所形成的氧化铁皮对脱

碳有抑制作用，但作用机理阐述不明，两者间的交互

作用没有深入展开和探究。

实际应用中，表面脱碳对钢的疲劳寿命以及延

迟断裂性能影响较大，尤其是螺栓滚丝及 R 角处，

极易造成脱碳层的堆积，产生应力集中导致螺栓失

效断裂，所以中高碳钢的表面脱碳问题需系统分析

并加以控制。笔者以 10.9～12.9 级紧固件用 Cr-Mo-
V 系合金冷镦钢为研究对象，对材料的表面脱碳及

氧化进行实验室研究，通过微观组织变化规律的表

征阐述其形成机理，并探究两者间的交互作用，分析

讨论氧化铁皮结构对脱碳的影响，为生产过程脱碳

及氧化的控制提供理论指导。

通过对 Cr-Mo-V 系合金冷镦钢表面脱碳演变

规律进行研究，揭示了 Cr-Mo-V 微合金化冷镦钢

“成分-温度-时间”多场耦合热轧脱碳氧化规律及其

演变机理，分析了界面全脱碳及总脱碳的演变规律，

为避免成品服役失效的原材料质量控制提供了指导，

同时对脱碳的控制提出了工艺建议。

 1    试验材料及方法

试验用 40CrMoV 微合金冷镦钢，其主要化学

成分如表 1 所示，其冶炼工艺为：80 t 转炉冶炼、80 t

LF 炉外精炼、80 t RH 真空脱气、经动态轻压下连

铸为 280 mm×325 mm 的方形钢坯，经过大方坯 9
道次开坯为 160 mm×160 mm 的矩形坯。在高速线

材轧机工业生产线上，将 160 mm×160 mm 的矩形

坯经过精整后在蓄热式加热炉中进行加热（加热温

度 1 100 ℃， 保 温 时 间 120 min） ， 控 轧 控 冷 得 到

Ø12 mm 及Ø13 mm 的盘条。
  

表 1    高强度冷镦钢的主要化学成分
Table 1    Main chemical composition of high strength cold

heading steel %

C Si Mn P S Cr Mo V

0.40 0.18 0.82 0.001 0.000 8 0.98 0.22 0.02
 

试验材料取自 40 CrMoV 冷镦钢盘条，分别对

Ø12 mm 及Ø13 mm 的盘条进行矫直，将Ø13 mm 盘

条矫直后车削成Ø12 mm 的样棒，目的是将试样表

面脱碳层及氧化层去除，然后将车削后及原始盘条

Ø12 mm 样棒切割为 100 mm 的短棒若干 (该长度

主要是为了保证测量氧化增重的准确度)。
在 VF-1401T 型箱式电阻炉的空气介质条件下

进 行 热 处 理 ， 将 车 削 后 及 原 始 盘 条 的Ø12 mm×
100 mm 样棒在 700～1 100 ℃(间隔 50 ℃) 分别保

温 30、60 min 后，夹出炉膛空冷至室温，热处理工艺

如图 1 所示。
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图 1    热处理工艺曲线

Fig. 1    Heat treatment process curve
 

将热处理后的试样垂直于轧向进行研磨并抛光

后，用 4%(体积分数，下同)HNO3+96%(体积分数，下

同)C2H5OH 溶液侵蚀 10 s，利用 LEICA DM2700 型
金相显微镜观察脱碳组织。脱碳检测方法：按照

GB/T224-2008《钢的脱碳层深度测定法》在最深的

均匀脱碳区的一个视场内随机进行 5 次测量，取其

平均值作为脱碳层的深度。脱碳深度包括完全脱碳

层和总脱碳层。其中，全脱碳层指的是钢的表面显

微特征全为铁素体区域的宽度，总脱碳层指的是从
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钢的表面到碳含量与原始基体相等处的距离。螺栓

断口分析在 QUANTA 450 扫描电子显微镜下进行。

 2    试验结果

 2.1    不同温度下的表面脱碳行为表征

对试验钢在不同温度下的表面脱碳显微组织进

行金相观察，原始试验钢 (未车削) 在不同温度下保

温 30 min 的脱碳组织如图 2 所示。可以看出，在

700 ℃ 时，材料表面基本无脱碳，但局部在边界处发

现断续完全脱碳层 (又称铁素体脱碳层)，呈现为

图 2（a）的白亮区域。随着温度的升高，白亮区域呈

连续密集态分布在盘条表面，完全脱碳层深度随温

度的升高逐渐变厚，当温度达到 800 ℃ 时，完全脱

碳层深度达到顶峰，呈现为垂直于基体组织的柱状

铁素体亮块，如图 2（c）所示。温度进一步升高至

850 ℃，完全脱碳层深度开始回落，在 750～850 ℃
间，除完全脱碳层外，伴随有部分脱碳层的逐渐加剧，

呈现为亮白色多边形铁素体与基体组织的混合并存，

多边形铁素体体量沿完全脱碳区域内侧向基体方向

逐渐减少，并趋于基体正常组织，与完全脱碳层不同，

部分脱碳层深度随温度的升高呈现连续增加趋势。

温度进一步升高，完全脱碳层降至 20 μm 左右，温

度升高其深度变化不大，但在 900 ℃ 以后，完全脱

碳层的形态呈破碎的“颗粒状”铁素体密集在一起，

与低温 (750～850 ℃) 状态下完全脱碳层形态迥然

不同。部分脱碳层深度延续低温时的长大规律，随

温度的升高呈现连续增加趋势。
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(a)700 ℃；(b) 750 ℃；(c) 800 ℃；(d) 850 ℃；(e) 900 ℃；(f) 950 ℃；(g) 1000 ℃；(h) 1050 ℃； (i) 1100℃

图 2    原始试验钢在不同温度下保温 30 min 的脱碳组织
Fig. 2    Decarburization of original experimental steels at different temperatures

 

 2.2    不同温度下表面脱碳的演变规律

试验钢脱碳层深度在不同加热温度下的变化规

律如图 3 所示。随着温度的升高，碳原子扩散系数

不断增大，扩散速率逐渐加快，致使盘条表面的总脱

碳层厚度随温度升高不断增加，如图 3 所示。从总

脱碳层曲线可见，表面总脱碳深度在 700～800 ℃
大致呈现快速增加，在 800～950 ℃，表面总脱碳深

度以平缓的速度缓慢增加，在 1 000 ℃ 以上，表面总

脱碳深度再次快速增加，这是氧化气氛的影响所致，

在讨论处重点展开。反观材料表面完全脱碳层深度

有明显不同，完全脱碳层的形成机理受相变的影响

较为突出，完全脱碳层主要发生在奥氏体和铁素体

的两相温度区，热膨胀检测试验钢的 Ar1=732 ℃、

Ar3= 826 ℃，750～850 ℃ 为试验钢的两相区。当加

热温度处于两相区时，随着脱碳行为的进行，材料表

面碳浓度逐渐降低，浓度平衡被打破，建立新的组织

浓度平衡，需要在奥氏体晶界以及未完全转变的铁

素体上继续析出铁素体相[15]，短时间内发生完全脱

碳层的突变，是由于随着碳原子逐渐向外扩散，快速

通过铁素体相变以达到体系的平衡，最终形成了柱

状密集状铁素体垂直于基体分布在碳浓度最低的表

面，温度越过两相区进一步升高，脱碳继续进行，但

铁素体中的碳浓度偏低，浓度梯度对碳的扩散系数

影响较小，不足以支撑完全脱碳层的进一步扩展，致

使在 800 ℃ 时，完全脱碳层深度达到峰值，且随着

温度的进一步升高，完全脱碳组织受浓度梯度偏低

的影响，“粗壮”的柱状密集铁素体相不复存在，取

而代之的是破碎的“颗粒状”铁素体密集相。 
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图 3    不同温度下钢的表面脱碳层变化规律

Fig. 3    The variation of decarburized depth of steel at dif-
ferent heating temperatures

 2.3    不同时间下表面脱碳的演变规律

试验钢脱碳层深度在不同保温时间下的变化规

律如图 4 所示。试验显示：保温时间的延长使全脱

碳和总脱碳层深度进一步加深，但对脱碳层的演变

曲线无明显作用。图 4 显示，全脱碳在 750～850 ℃
呈尖峰势变化，800 ℃ 为全脱碳的峰值点，总脱碳依

然呈现三段式变化：700～800 ℃ 为第一快速增长段，

在 800～950 ℃ 区间，脱碳层增长速度放慢，当温度

在 950 ℃ 以上时，试验钢的脱碳层第二次快速增长。

保温时间的延长促进了碳的扩散，使得脱碳层进一

步恶化。
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(a) 总脱碳层 ； (b) 完全脱碳层

图 4    试验钢脱碳层深度在不同加热时间下的变化规律
Fig. 4    The variation of decarburized depth of steel at different heating times

 

 2.4    不同表面处理下表面脱碳的演变规律

对比不同表面处理状态对材料表面脱碳层深度

的影响，表面车削的试验钢与原始试验钢所呈现的

脱碳长大规律基本一致，但在相同温度下，车削后试

验钢的脱碳层深度有明显的变化：在 750～850 ℃
温度区间内，完全脱碳层较原始试验钢呈现明显加

剧现象，如图 5 所示。此现象与实际工业生产中所

遇到的问题相吻合，工业生产中为了防止脱碳，对钢

坯进行扒皮处理，轧制后表面完全脱碳层反而呈现

恶化趋势，这与常规思维有所不同。但表面车削后，

样棒表面总脱碳深度有明显降低，降低幅度在原始

试验钢相同温度下的 50% 以上。

  

200 μm 200 μm 200 μm

(a) (b) (c)

 
(a)750 ℃,60 min； (b) 800 ℃,60 min ；(c) 850 ℃,60 min

图 5    车削试验钢在不同温度下的脱碳组织
Fig. 5    Decarburization of turning experimental steels at different temperatures
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车削试验钢脱碳层深度在不同表面处理下的变

化规律如图 6 所示。试验显示：试验钢经切削处理

后，表面总脱碳层有明显的抑制，在 800 ℃ 以后，试

验钢表面总脱碳层降低了 70 μm，降幅达一半以上，

随温度的提升，总脱碳层的降幅进一步加大，但对表

面总脱碳随温度变化的演变曲线趋势没有影响。但

是经切削处理后试验钢的全脱碳深度得到进一步加

剧，试验显示：表面切削后较原始试样，全脱碳层深

度升高了 5～10 μm，由于表面切削后，材料表面原

本存在的部分脱碳层被清除，无法为碳浓度提供浓

度梯度，减缓了碳原子的扩散，使得基体内碳原子的

跃迁受到抑制，降低了表面总脱碳层，但对于全脱碳，

形成机理是两相 (奥氏体和铁素体相) 浓度差带来

的驱动力，奥氏体的碳浓度远高于析出铁素体的碳

浓度，切削后，削减了原始脱碳层的浓度，使得碳浓

度增大，促进了全脱碳的进行。由于实际工业生产

中，钢坯表面还存留着氧化铁皮，也为脱碳的进行提

供了氧化介质，综合原因致使车削后的材料表面脱

碳层表现为完全脱碳层有恶化趋势，但部分脱碳层

有明显改善。
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(a) 总脱碳层 ；(b) 完全脱碳层

图 6    车削试验钢脱碳层深度在不同加热温度下的变化规律
Fig. 6    The variation of decarburized depth of turning experimental steel at different heating temperatures

 

 3    分析讨论

 3.1    冷镦钢表面脱碳演变机理

材料表面脱碳的形成从本质上来讲就是表层的

碳原子在一定的激活能下与氧化性气氛 (或 H2 等

还原性气氛) 发生化学反应，摆脱基体束缚的过程。

本试验钢为亚共析钢，其表面脱碳机制与加热温度

区间密切相关，在不同温度下的脱碳机制示意如图 7
所示。当材料在奥氏体析出铁素体的起始温度 A3

至铁素体析出完全温度 A1 之间加热时，材料表面脱

碳正处于奥氏体 (γ) 与铁素体 (α) 两相共存的温度

区间。在温度、压力、成分不变的情况下，根据相律

表达式[16]，奥氏体及铁素体两相区处于平衡系统，其

自由度为 0，包括碳原子在内的各成分元素均不能

自由变化，但此时由于基体中奥氏体的碳浓度 C0 远

高于析出铁素体的碳浓度，随着碳原子的逐渐活跃，

材料表面与基体间的碳浓度梯度足以支持铁素体的

快速析出，此时，体系中的碳浓度通过奥氏体不断向

铁素体转变的方式以达到体系平衡，促使着脱碳以

铁素脱碳层为主进行[17]，材料表面碳含量由 C0 降

至 Cα1，如图 7（b）所示，研究表明：碳原子在面心立

方结构 γ-Fe 中的扩散系数较体心立方结构 α-Fe 中
的扩散系数呈两个数量级倍。当温度进一步升高，

处于 A3 与相图 G 点温度 (912 ℃) 之间时，基体中

以奥氏体单相存在，其碳含量为 C0，在温度、压力、

成分不变的情况下，根据相律表达式，奥氏体单相体

系的自由度为 1，碳扩散可以自由进行，因此在此温

度区间，表面碳原子由高浓度的基体逐渐向低浓度

的外围环境扩散，致使近表面碳原子跃迁以试图建

立新的体系平衡，造成表面部分脱碳层的产生，表面

碳浓度由 C0 降至 Cγ1，随着脱碳的进一步进行，材料

表面的碳含量进一步降至两相区的浓度值时，铁素

体脱碳层受浓度梯度所带来的激活能激增的影响，

开始逐渐在表面析出，使得材料表面碳含量由 Cγ1

降至 Cα2，如图 7（c）所示，形成了表面完全脱碳层与

部分脱碳层并存的结果，且随温度的增加，碳原子的

扩散系数逐渐增大，部分脱碳层厚度呈升高趋势。

当温度升高至相图 G 点温度以上时，同样碳原子的

扩散在奥氏体单相区进行，随着碳原子的不断扩散，

脱碳层深度逐渐增加，致使碳含量由 C0 降至 Cγ2，如
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图 7（d）所示，此时脱碳主要以部分脱碳层为主。

当材料在热处理前，表面已然存在脱碳层时，其

表面碳含量 C01 低于正常基体碳含量 C0 值，由于表

面脱碳向基体逐渐减弱，碳含量呈现类函数曲线，当

温度处于 A3～A1 时，碳浓度梯度相对降低，其碳扩

散激活能减弱，奥氏体向铁素体转变的驱动力降低，

完全脱碳行为的进行也相对略有迟缓，表现在完全

脱碳层的厚度上要偏薄一些，这就是原始试验钢所

产生的完全脱碳层比车削试验钢的完全脱碳层偏薄

的原因，所以，建议工业生产中，调整加热炉初段的

加热节奏，在不造成钢坯热应力开裂的前提下，应快

速越过两相区温度，避免缓慢加热在此温度区间长

时间停留所产生的完全脱碳风险。
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(a) 脱碳相图; (b) A1<T<A3; (c) A3<T<G; (d) G<T

图 7    不同温度下的脱碳机制示意
Fig. 7    Schematic of decarburization in different temperature ranges

 

 3.2    冷镦钢表面脱碳遗传失效分析

冷镦钢表面脱碳层具有一定的遗传性。冷镦钢

制作紧固螺栓需要进行酸洗、退火、拉拔、冷镦及

调制处理等工艺。首先，表面脱碳的存在使得金属

近表面的渗碳体量明显降低，从而降低了冷镦钢在

酸洗磷化过程的腐蚀速率，表面磷化质量存在差异，

脱碳部位在磷化后呈白亮态；同时表面脱碳对退火

和冷镦过程等工艺性能有影响：在退火过程，近表面

的铁素体组织球化较差，大大降低了塑性指标，不均

匀脱碳将造成应力，冷镦过程中由于脱碳所致的应

力集中极易产生表面冷镦开裂；在淬火过程中，由于

表面和心部的组织差异导致其线膨胀系数不同，所

发生的组织转变及体积变化将引起很大的内应力，

甚至在淬火过程出现淬裂现象。即使生产过程无明

显失效，但脱碳层的存在对零部件的服役性能也有

较大的冲击。

图 8 为冷镦钢 40CrMoV 较典型的由于表面脱

碳造成的表面开裂失效示意。制作的 12.9 级汽车
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耐热螺栓出现了两类时效缺陷，一种是断裂源位于

头部与杆部过渡圆角根部 (简称“R 角”)，失效螺栓

轴向较平直，在裂纹源区一侧未出现明显的缩颈，但

在终断区一侧出现了明显的缩颈现象且终断区断口

起伏较大、剪切唇尺寸较大，终断区面积也较大，微

观断口呈脆性准解理形态，表明该件螺栓局部呈脆

性断裂，如图 8（c）所示，沿横截面对显微组织进行

观察，发现表面呈现近 100 μm 的脱碳层，其为应力

集中脆性断裂的根本原因；另外一种失效发生在螺

纹处，该件螺栓的裂纹源区处于表面，且断口较平整，

未出现接触挤压痕迹，但扫描电镜下的微观断口呈

脆性准解理形态，螺纹顶部和底部区域都有脱碳现

象，且螺纹表面有塑性变形存在。分析可见，由于表

面脱碳所致的两种典型失效的裂纹源均位于表面，

裂纹源区域未发现大块夹杂物和表面裂纹及磕碰伤，

扩展区可见明显的疲劳条带痕迹及二次裂纹，如果

材料表面存在脱碳，在装配之前未发现缺陷，将在服

役过程使发动机疲劳寿命降低，甚至影响车的安全

性，因此，材料的表面脱碳问题需要引起钢厂的足够

重视。
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(a) (b) (c) (d)

(f) (g)(e)

4 mm

4 mm

断裂源
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(a) 缺陷外貌; (b) R 角断裂宏观图; (c) R 角断裂扫描图; (d) R 角断裂金相图; (e) 螺纹断裂宏观图; (f) 螺纹断裂扫描图; (g) 螺纹断裂金相图

图 8    冷镦钢表面脱碳失效分析
Fig. 8    Failure analysis of surface decarburization of cold headed steel

 

为了综合控制表面脱碳现象，在高强度冷镦钢

的工业生产中，优先考虑采取火焰扒皮或钢坯修磨

的方式对钢坯表面进行处理，以降低成品表面的脱

碳深度，有效避免材料在后续改制及加工过程中由

于脱碳层堆积所造成的应力开裂，但需要关注两个

方面：①在钢坯加热过程，应调整初期加热速率，避

免两相区温度的长时间停留；②在成品冷却过程，初

始冷却温度建议控制在 850 ℃ 以下，同时控制冷却

线的保温罩开启情况，以保证在 800 ℃ 以下进行缓

冷，通过以上手段抑制完全脱碳层现象。如果钢坯

表面不进行处理，除以上控制要点外，建议盘条终轧

温度控制在 900～950 ℃，且在进入冷却线前保证充

足的表面氧化，通过此阶段氧化所生成的 Fe3O4 层

对表面脱碳的抑制作用，减少脱碳层深度。

 4    结论

1) Cr-Mo-V 系冷镦钢的总脱碳层深度随温度

升高而增加，在 750～850 ℃，完全脱碳层较突出，

800 ℃ 为完全脱碳层的峰值温度，1 000 ℃ 以上，总

脱碳速率最快；高强度冷镦钢随保温时间的延长，表

面全脱碳和总脱碳层深度进一步加深，但对脱碳层

的演变曲线无明显作用。

2) 对高强度冷镦钢表面进行车削后，热处理后

的材料表面完全脱碳层呈加剧现象，全脱碳层深度

升高了 5～10 μm，但总脱碳深度明显降低了 70 μm，

降幅达一半以上，表面车削对总脱碳有利，但对全脱

碳不利。

3) 为有效控制高强度冷镦钢表面脱碳，建议优

先考虑采取火焰扒皮或钢坯修磨，并控制加热及冷

却工艺缩短两相区温度的停留；另外，通过控制表面

氧化铁皮物相结构对表面脱碳的抑制作用，减少脱

碳层深度。
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