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摘 要：大尺寸初生碳化物是H13钢冲击性能降低的重要原因，利用光学显微镜、扫描电镜和电子探针等分析碳化

物的成分、尺寸分布及形貌。结合热力学和偏析模型分析了H13钢中不同类型的 VCx 碳化物生成条件以及活度对

碳化物生成的影响。结果表明，液相线及以上不能生成 VCx 碳化物，枝晶间钒、碳元素的偏析是凝固过程碳化物生

成的直接因素。VC0.88是最容易生成的富钒碳化物，在两相区生成，而V2C可通过共晶反应生成。碳化物尺寸与元

素偏析程度、析出临界固相率及枝晶尺寸等有关。通过调整初始钒、碳元素质量分数及凝固冷却条件可以控制H13

中的VC0.88的生成，当初始元素质量分数满足 w([V]0)≤ 0.6%、w([C]0)≤ 0.37% 时，钢中富钒碳化物生成受到抑制，

对于开发新型无碳化物热作模具钢有指导意义。
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Abstract：Primary carbides have an important influence on toughness of H13 steel. Optical microscope，SEM-EDS and

EMPA were used to analyze composition，indicating that the carbides was rich of vanadium，as well as size distribution

and morphology of carbides. Segregation model and thermodynamics are applied to investigate the formation of different

VCx carbides. And show the effects of carbides activity variation on formation stage during solidification. It is found that

primary carbides can not be formed above liquidus，and vanadium and carbon aggregation mainly influences the carbides

precipitation in interdendritic area. VC0.88 carbides can be formed in the mushy zone firstly and easily，then eutectic reac-

tion may be occured for V2C precipitation. Solute segregation has an effect on primary carbides size besides critical pre-

cipitation solid fraction and dendritic size. The carbides can be controlled by adjusting initial vanadium and carbon con-

tent in steel together with cooling condition during solidification. The precipitation of primary carbides can be inhibited

when w([V]0)≤ 0.6%、w([C]0)≤ 0.37% in H13 steel，which is important for developing medium alloyed hot work die

steel without primary carbides.

Key words：V-rich primary carbides；segregation；mass percent of element；impact property；H13 die steel

H13（4Cr5MoSiV1）热作模具钢广泛应用于热锻

模、压铸模、挤压模等，为使用最广泛的热作模具

钢。H13中的钒、钼等合金元素与碳元素结合，一方

面在热处理时由固相中析出几十纳米到上百纳米的

碳化物，提高材料的强度、硬度及耐磨性能，另一方

面凝固过程中元素偏析导致微米级碳化物生成[1-3]，

即使锻造比达到 10仍不能确保 10～20 μm的碳化

物有效破碎[4]，在偏析带中呈链状分布。大尺寸的

微米级碳化物与基体非共格，在变形过程中由局部

应力开裂而成为损伤源[5]导致早期失效，并成为影

响材料服役性能的最重要因素[6]。大尺寸的碳化物

会降低H13钢的塑性和冲击性能[7]，也是制约模具
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使用寿命的基本因素。近年来，采用超高冷却速率

的喷射成形可以消除铸态H13钢中的元素宏观偏

析、抑制大尺寸碳化物生成，使V型缺口冲击韧性

提高3倍[8]。因此，研究大尺寸碳化物的形成过程及

影响因素对提高H13钢的使用性能和延长模具寿

命有重要意义。

合金凝固过程中生成的微米级碳化物受凝固和

热力学条件影响。MC（M代表钛、钒等合金元素）型

碳化物的形貌、分布及长大受凝固冷却速率影响[9]，冷

却速率大、枝晶间距减小、碳化物尺寸变小。元素质

量分数会改变碳化物的生成热力学条件，影响合金

中碳化物的生成，如高速钢中硅、铝促进MC碳化物

生成 [10]，而钨、钼影响则很小。Thermo-calc 计算

Waspaloy合金中含钛的MC相析出温度受钛和碳元

素质量分数影响并不大[11]。而上述碳化物形成的研

究并未考虑凝固过程元素偏析的影响。

元素偏析是一次碳化物形成的关键因素[12]，即

使在快速凝固的粉末合金FGH96中，在粒度为数十

微米的颗粒中仍存在显微偏析 [13]。MIAO Z J等 [14]

根据 Scheil偏析模型，指出 IN718合金凝固时枝晶

间铌元素的偏析是形成MC一次碳化物重要原因。

但 Scheil偏析模型假设固相中无扩散，Clyne-Kurz

偏析模型[15]考虑元素逆扩散，更准确预测凝固前沿

元素质量分数，已被广泛应用 [16-17]。本文对H13钢

中的初生碳化物（无特殊说明后文提及碳化物为初

生碳化物）成分、尺寸、分布等进行了研究，通过

Clyne-Kurz偏析模型分析H13钢凝固过程中碳化物

的生成及元素质量分数变化对碳化物生成的影响。

1 试验方法

试样取自某厂生产的直径为250 mm的H13钢，

主要成分为（质量分数，%）：C 0.40，Si 0.93，Mn 0.38，

V 1.04，Mo 1.55，Cr 5.17，P 0.012，Al 0.04，O 0.001 0。

在棒材芯部和边部分别取 7 mm×10 mm×

55 mm无缺口横向冲击试样，经 1 030 ℃保温后进

行油冷淬火，然后在 590 ℃回火。使用 THR-150S

测定热处理后的洛氏硬度，在 JB-300 型冲击试验

机上测试冲击性能。在棒材芯部和边部分别切取

15 mm×15 mm×10 mm的金相试样，用5%硝酸酒

精溶液侵蚀，在金相显微镜（OP）上观察试样组织，

并统计初生碳化物尺寸。使用装有能谱仪的扫描

电镜（SEM-EDS）和场发射扫描电子探针（EMPA）

对碳化物成分进行分析。

2 试验结果

2. 1 边部和芯部性能差异

H13钢的性能见表 1，试样芯部和边部热处理

后的硬度相差不大，在 45～45.5HRC之间，而芯部

7 mm×10 mm×55 mm无缺口冲击性能为 49 J，仅

为边部的1/3，远低于一般H13钢对韧性的要求。试

验用H13热作模具钢纯净度较高，氧、磷等有害元

素质量分数低，在光镜和扫描电镜下均未发现硫化

物，氧化物夹杂主要为近球形Al2O3和MgO·Al2O3，

部分呈不规则形貌，大部分夹杂物控制在 5 μm左

右，如图1所示，故本试验中纯净度不是影响冲击性

能的决定因素。

表1 H13热作模具钢芯部和边部性能比较

Table 1 Performance comparison between center and

edge of H13 steel

试样

位置

芯部

边部

最大碳化物

长度/μm

35

15

冲击功/J

56、42、50

132、170、154

硬度（HRC）

44.8、45.0、45.3

44.9、45.2、45.8

（a）Al2O3；（b）、（c）MgO·Al2O3。

图1 H13钢中的夹杂物形貌及成分

Fig. 1 Inclusion morphology and chemical composition in H13 steel

为分析芯部和边部冲击性能差异原因，对H13钢

组织进行分析，如图2所示。芯部试样中存在较多初

生碳化物，部分沿变形方向呈链状分布（图2（a）），由

表 1可知，芯部最大碳化物长度为 35 μm，边部最大

孙晓林，等：
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碳化物长度为 15 μm，热处理时未能去除（图 2

（b））。碳化物割裂基体，在外力下容易成为裂纹

源 [5]引起开裂，并使材料塑韧性降低、芯部和边部

冲击性能存在差异，因此碳化物的生成机理研究

以及控制碳化物的生成对于改善 H13 钢质量有

重要意义。

（a）退火态；（b）回火态。

图2 H13钢芯部组织中的初生碳化物

Fig. 2 Primary carbides in H13 center position

2. 2 碳化物尺寸分布

H13钢中的初生碳化物以长条状为主，部分呈不

规则的方形。碳化物长度分布如图3所示，芯部碳化物

长度为7～35 μm，57%的碳化物长度大于19.5 μm，平

均长度为21.3 μm。而边部碳化物长度为10～15 μm，

仅有9%大于14.5 μm，平均长度为12.7 μm。芯部碳化

物数量更多，碳化物呈聚集态分布。

图3 H13钢中芯部和边部碳化物长度分布

Fig. 3 Size distribution of primary carbides in center and

edge of H13 steel

2. 3 碳化物成分

对碳化物组成进行分析，SEM-EDS 分析长条

状碳化物中钒元素原子分数为 55%～70%，并固溶

有少量钼、铬元素，如图 4 所示。通过 EMPA 线扫

描分析可知，碳化物主要含有钒、钼等合金元素，

钒/（钒＋钼）摩尔比值主要为0.75～0.95。由图5可

知，线扫描长度为 45 μm，碳化物中钒、钼质量分数

分别为 45.4%、15.9%，钒/钼原子比为 0.84/0.16。铁

在碳化物中质量分数低于 3%，铬则为 5%左右。

XRD[18]分析此类富钒碳化物为VC0.88和VC0.5，V-C二

元相图[19]及EMPA试验表明，该 VCx 碳化物可能为

VC型和V2C型碳化物，后文将对两者的生成及相互

之间的关系进行说明。

EMPA线扫描分析碳化物中钒、钼、碳元素质量

分数变化趋势一致，但各元素质量分数略有波动，

即碳化物成分不均。碳化物两侧 14 μm的范围内，

各元素成分与H13钢成分相差不大。

3 一次碳化物生成分析

在V-C二元体系中，由于空位等影响可形成不

同组成的 VCx，一定温度下VC区域由富钒边界的

VC0.73和富碳边界的VC0.88组成[20-21]，而VC0.5区域中 x

在0.37～0.52变化[20]。纯物质标态下 VCx 的标准生

成自由能[19-22]如图 6所示，温度越高 VCx 越难生成，

其中VC0.88的标准生成自由能最低，是最容易生成

的 VCx 碳化物，而VC0.5则最难生成。

3. 1 VCx 平衡生成热力学计算

由 VCx 的生成自由能（图6）和元素溶解自由能

（式（1）和（2）），得出1%溶液为标准态的摩尔生成自

由能（ΔG θ
m,VCx

=Δ fGVCx
― 式（1）× x ―式（2）），由此

可推导出式（3）的平衡溶度积公式。将表2中活度相

互作用系数带入式（4）Wagner模型计算元素活度系

数，最终依据式（3）求出 VCx 生成的临界质量分数。

C(s)＝[C]1%

ΔsolG
θ
C＝22 572－42.22T [23]

（1）

V(s)＝[V]1%
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（a）SEM图像；（b）能谱。

图4 SEM-EDS分析H13钢中碳化物形貌及成分

Fig. 4 SEM-EDS analysis of carbide morphology and composition in H13 steel

（a）EMPA图像；（b）EMPA线扫描结果。

图5 EMPA线扫描分析碳化物元素分布

Fig. 5 Element distribution of carbide by EMPA line scanning

图6 VCx 的标准生成自由能 Δ fGVCx

Fig. 6 Standard Gibbs energy Δ fGVCx
of VCx carbide

ΔsolG
θ
V＝－20 691－45.56T [23]

（2）

[V]＋x[C]＝VCx(s)

lg(w([V]e)×w([C]e)
x)＝

ΔG θ
m,VCx

/(2.303RT)－ lg fV－x lg fC＋ lg aVCx

（3）

lg fi＝∑
j = 2

n

e
j

i w([ j])＋∑
j = 2

n

r
j

i w([ j])2 （4）

式中：ΔsolG
θ
i、ΔG θ

m, i 分别为 1%溶液标准态的溶解吉

布斯自由能和摩尔生成自由能，J/mol；w([i]e) 为平

衡时 i 元素质量分数，%；ai 为 i 元素的活度；e
j

i、r
j

i

分别为一阶和二阶活度相互作用系数；fi 为 i 元素

活度系数，可由表2[23-24]中的参数求出。

表2 钢液中各元素活度相互作用系数

Table 2 Wagner interaction coefficients in liquid steels

元素

C

V

C

0.14

－0.17[24]

Si

0.08

0.042

Mn

－0.012

0.005 7

P

0.051

－0.041

S

0.046

－0.028

V

－0.038[24]

0.015

Mo

－0.008 3[24]

—

Cr

－0.024[24]

0.012

注：二阶相互作用系数见参考文献[2]。

假设碳化物活度为 1，以生成自由能最小的

VC0.88为例，不同温度下H13钢液相中VC0.88平衡生

成的临界[V]、[C]元素质量分数如图 7所示。随碳

质量分数增加，平衡钒质量分数降低，析出温度升

孙晓林，等：



钢 铁 第 53 卷· 72 ·

高。H13钢液中VC0.88的析出温度与碳质量分数密

切相关，当 T＝1 600 K 时，w([C])＞1.5% 才能满足

VC0.88生成条件。当 T＝1 550 K 时 w([C])＞1.1% 碳

化物即可生成，而此时 w([C])＞16% ，远高于H13中

元素质量分数。在H13钢成分范围，只有当温度降

至 1 435 K时VC0.88才能由液相直接生成，低于固相

线温度。通过 JMatPro软件计算H13钢的平衡凝固

过程，在 1 445 K时才能生成MC型碳化物，如图 8

所示，此时已降至固相线温度以下，因此H13钢平

衡凝固时不能由液相生成富钒碳化物。

图7 VC0.88平衡析出时的临界元素质量分数

Fig. 7 Critical mass percent for VC0.88 formation under

equilibrium condition

图8 H13钢平衡凝固过程

Fig. 8 Equilibrium solidification of H13 steel

3. 2 VCx 非平衡析出热力学计算

3. 2. 1 偏析模型

凝固时当温度降至两相区后，元素不断在固-液

界面富集。假设液相完全扩散，考虑固相逆扩散，

基于Clyne-Kurz偏析模型[15]分析凝固前沿液相中元

素质量分数，模型表达见式（5）～式（7），根据二次

枝晶间距和局部凝固时间分析H13钢凝固前沿元

素质量分数。

w([i]L)＝w([i]0)[1－(1－2Ω(α)k) fs]
k－1

1－2Ω(α)k
（5）

Ω(α)＝α[1－ exp(－1
α

)]－1
2

exp(－ 1
2α

) （6）

α＝
Dst f

(0.5λ)2 （7）

式中：w([i]0)、w([i]L) 分别为初始及凝固时固-液界面

i 元素的质量分数，%；fs 为固相率；k 为元素平衡

分配系数 [16]；Ω(α) 为修正参数；α为傅里叶数；Ds

为元素在固相中的扩散系数，m2/s[16]；λ为二次枝晶

间距[25]，m。

3. 2. 2 凝固过程元素质量分数

基于偏析模型凝固前沿元素质量分数、界面温

度的变化如图9所示，左侧纵坐标为界面温度，右侧

纵坐标为前沿液相中元素质量分数与初始质量分

数比值 w([i]L)/w([i]0)，表示元素的偏析程度。温度

降至 1 745 K时H13钢开始凝固，假设固相率达到

0.99时凝固结束。随凝固过程进行，固-液界面温度逐

渐降低，凝固前沿碳元素质量分数增加，[V]、[Mo]等合

金元素质量分数变化平缓。在临界固相率 fSC＝0.3时

完成包晶反应，包晶反应结束温度为1 733 K，即δ铁

素体仅存在 1 745～1 733 K温度区间内，较图 8平

衡凝固时δ铁素体存在的温度区间变窄。相比铁素

体，奥氏体中合金元素扩散慢、分配系数小、元素偏

析加剧，因此固相率大于 0.3后残余液相中合金元

素质量分数开始明显增加。固相率 fSC＜0.92 时残

余液相中碳偏析程度大于[V]和[Mo]，当 fSC＞0.92

后[V]、[Mo]合金元素偏析程度大于碳。凝固终点

时前沿液相中[Mo]、[V]、[C]等元素均明显聚集，

分别为起始质量分数的 5.8、4.4 和 3.2 倍，此时界

面温度低于 1 600 K，低于图 8 平衡凝固时的固相

线温度。

图9 凝固前沿元素偏析程度与界面温度变化

Fig. 9 Variation of element segregation ratio and

interface temperature in solidification front

3. 2. 3 H13凝固过程中富钒碳化物析出

当凝固前沿富集的[V]、[C]质量分数大于平衡

质量分数时 VCx 析出，图10表示非平衡凝固时界面
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前沿碳化物的生成。假设 VCx 活度为 1，温度为液

相线温度（1 745 K）以上时，VCx 不能由液相析出。

随界面温度降低，VC0.88（VC型区域）和VC0.83（VC型

区域）、VC0.67在固相率 fS 接近0.99时由两相区的界

面前沿液相生成。根据计算VC0.88先于VC0.83析出，

VC0.67 最后生成，VC0.5 区域的 VC0.52 不能满足析出

热力学条件，故 VC0.88 是 H13 钢凝固时最容易析

出的 VCx 碳化物。EDS 和 EMPA 分析碳化物中

含有钒、钼等多种合金元素，为富钒的复合碳化

物 (Vy，Mo1 - y)Cx。

（a）VC0.88；（b）VC0.83；（c）VC0.67；（d）VC0.52。

图10 不同活度时凝固前沿液相中 VCx 的生成

Fig. 10 VCx carbide formation in retained liquid under different supposed activity

根据理想溶液模型，(Vy，Mo1 - y)Cx 中钒在合金元

素中的摩尔分数 xV 为 VCx 的活度[2]，即 aVCx
在0.75～

0.95之间。图10表明 aVCx
降低时，碳化物生成时的临

界固相率 fP 降低、生成温度升高。图10（a）和（b）表

明当 aVC0.88
和 aVC0.83

为 0.8时，VC0.88和VC0.83由凝固前

沿生成的临界固相率均小于 0.98；而 aVC0.67
＝0.8 和

aVC0.67
＝1时VC0.67生成临界固相率均非常接近 0.99，

当 aVC0.52
≤ 0.58 时VC0.52可由液相中析出，如图10（c）

和（d）所示。本研究中碳化物中钒元素摩尔分数

（代表碳化物活度）大于0.75，故MC0.5型富钒碳化物

在凝固时不能由凝固前沿直接生成。

根据Fe-V-C三元相图[26-27]，VCx 可通过包晶反

应、共晶反应等生成。如图 11所示，初始成分 A 点

凝固生成固相（δ-Fe或γ-Fe）后沿 AB 线移动与VC

型区域相交，随元素消耗 w([V])/w([C]) 比值发生变

化，液相成分由 B 点向 C 点变化并发生二元共晶反

应 L→VC＋γ，最后移动至 C 点发生 L→γ＋VC＋

VC0.5的三元共晶反应。由热力学和相图分析H13

钢中的富钒的MC型碳化物包括先于共晶反应生成

的一次碳化物MC型以及二元共晶MC型和三元共

晶MC型，当生成温度相接近时，共晶碳化物会以一

次碳化物为核心[27]，3种MC型碳化物可相互依附而

生。而富钒的MC0.5型通过三元共晶反应生成，可在

MC型附近生长。由图5电子探针检测可知，碳化物

成分存在变化，这可能与生成碳化物的种类及生成

方式等有关。

图11 Fe-V-C三元相图

Fig. 11 Phase diagram of Fe-V-C system

3. 2. 4 钒、碳元素质量分数对VC0.88析出的影响

根据热力学原理，当平衡溶度积满足 lg(w([V]e)×

w([C]e)
x)＜ lg(w([V]L)×w([C]L)

x) 时 VCx 析出，图 12

表示不同初始成分时VC0.88的生成情况。当初始质
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量 分 数 满 足 w([V]0)≥ 0.8%、w([C]0)≥ 0.37% 时

VC0.88可生成，初始钒、碳质量分数减少均会使VC0.88

生成临界固相率增加，初始碳质量分数为w([C]0)=

0.37%时，当 w([V]0)＝0.7% 且 aVC0.88
＜0.89 时仍可生

成 VC0.88，而当 w([V]0)＝0.6% 且 aVC0.88
＜0.76 时也会

满足碳化物生成条件，当 w([V]0)＝0.5%时为满足碳

化物生成 aVC0.88
＜0.62。综上，为控制 VCx 生成钢中

初始元素质量分数满足 w([V]0)≤ 0.6%、w([V]0)≤

0.37%。H11（4Cr5MoSiV）钢 (w([V]0)＝0.3%～0.6%）

在H13钢基础上降低钒质量分数，无大尺寸一次碳

化物且塑韧性明显提高[7]。

图12 不同初始元素质量分数时VC0.88碳化物的析出
Fig. 12 Possibility of VC0.88 carbide precipitation under

different initial solute content

凝固时边部比芯部冷却速率快，按照文献[28]

报道H13电渣锭芯部枝晶间距为边部枝晶间距的2

倍，据此计算本研究中边部VC0.88析出的临界固相

率大于0.984，钒、碳元素偏析比分别为4.0和3.0，较

芯部偏析程度降低，碳化物析出驱动力减小，故边

部碳化物数量减少、尺寸降低。综上所述，枝晶间

距和元素偏析不同使芯部和边部碳化物尺寸等存

在明显差异，控制钒、碳元素初始质量分数则可抑

制富钒碳化物的生成，改善材料塑韧性。

4 结论

（1）H1钢芯部和边部均存在大尺寸初生碳化

物，主要为长条状，扫描电镜和电子探针分析主要

为富钒的复合碳化物，固溶部分钼等合金元素，使

H13钢冲击性能降低。碳化物中成分不均，电子探

针分析钒/（钒+钼）原子比值为 0.75～0.95。芯部和

边部碳化物长度分别为 10～35 μm和 7～15 μm，边

部数量更少。

（2）H13钢液相线以上不能生成富钒碳化物，

当固相率 f＞0.92 时钒、钼等元素产生明显偏析，导

致富V-MC型碳化物在接近凝固终点生成。V-C二

元体系中 VC0.88 是最容易生成的 VCx 碳化物，当

aVC0.88＝0.80 时其生成临界固相率小于 0.98，VC0.88、

VC0.83等可在先共晶和共晶反应中生成，而VC0.5型

通过共晶反应生成，碳化物之间的相互依附可能导

致成分不均。

（3）根据理想溶液模型分析当碳化物活度减小

时，VCx 析出临界固相率降低、长大尺寸增加。元

素偏析为影响H13钢中碳化物生成的关键因素，边

部枝晶间距小、元素偏析小，生成的富钒碳化物尺

寸更小、数量更少。当控制初始质量分数为

w([V]0)≤ 0.6%、w([C]0)≤ 0.37% 时，也可抑制富钒

碳化物的生成。
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