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Аннотация. Исследованы причины снижения ударной вязкости сварных соединений труб категорий прочно-
сти Х70 и Х80 при многопроходной сварке в участках повторного нагрева. Установлено, что снижение свойств 
сварных соединений связано с формированием локальных хрупких зон в участках повторного нагрева металла 
внутреннего шва, нагретого до температур 1000…1100 °С. Проанализирована роль карбидов, карбонитридов 
(V(C,N), Nb(C,N), MoС) и образующихся охрупчивающих фаз (бейнита, МАК-фазы) в механизме снижения 
ударной вязкости и образовании холодных трещин.
Ключевые слова: стали для газо- и нефтепроводных труб, фазовые превращения, распад аустенита, феррит, 
бейнит, мартенсит, МАК-фаза.

Анотація. Досліджено причини зниження ударної в'язкості зварних з'єднань труб категорій міцності Х70 
і Х80 при багатопрохідному зварюванні в ділянках повторного нагріву. Встановлено, що зниження властиво-
стей зварних з'єднань пов'язано з формуванням локальних крихких зон у ділянках повторного нагріву мета-
лу внутрішнього шва, нагрітого до температур 1000…1100 °С. Проаналізовано роль карбідів, карбонітридів 
(V(C,N), Nb(C,N), MoС) та фаз, які окрихчують метал (бейніту, МАК-фази), в механізмі зниження ударної 
в'язкості та формуванні холодних тріщин.
Ключові слова: сталі для газо- та нафтопровідних труб, фазові перетворення, розпад аустеніту, ферит, бейніт, 
мартенсит, МАК-фаза.

Abstract. The reduction causes of the impact strength of the pipe welded joints of X70 and X80 stability at multiple-
pass welding in the areas of reheating have been studied. Established that the properties reduction of the welded joints 
is connected with the formation of the local brittle zones in the areas of metal reheating of the internal weld heated to 
1000…1100 °C temperature. The role of carbides, carbonitrides (V(C,N), Nb (C,N), MoC) and formed embrittling 
phases (bainite, MAC-phase) in the reduction mechanism of the impact strength and cold cracking is analyzed.
Keywords: steel for gas and oil line pipes, phase transformation, decomposition of austenite, ferrite, bainite, 
martensite, MAC-phase.

ПОСТАНОВКА ПРОБЛЕМЫ

В процессе двусторонней двухпроходной сварки, 
применяемой в технологическом потоке производства 
труб большого диаметра для магистральных газонеф-
тепроводов, в ходе выполнения второго (наружного) 
слоя отдельные участки (локальные зоны) ранее сва-
ренного первого (внутреннего) слоя нагреваются до 
разных температур. При этом соответственно изменя-
ются свойства металла в локальных зонах шва и свар-
ного соединения в целом, что может привести к сни-
жению вязкости при стандартных испытаниях [4, 8, 9].

Так, ударные испытания сварных швов трубных 
сталей с пределом текучести выше 700 MПa, выпол-
ненных многопроходной сваркой, обычно показы-
вают  достаточно хороший уровень вязкости разру-
шения (KCV–40 > 60 Дж/см2), в то время как вязкость 
в участке крупного зерна металла зоны термическо-
го влияния (ЗТВ) оказывается достаточно низкой  
(KCV–40 < 10…20 Дж/см2). Многие исследователи 

такое падение вязкости связывают с образованием 
локальных хрупких зон (LBZ) в металле ЗТВ при 
многопроходной сварке. Падение ударных свойств 
сварных соединений труб повышенной толщины 
(до 40 мм) обусловлено образованием в этих зонах 
мартенситно-аустенитных МА- или MAК-фаз, кото-
рые образуют сплошную сетку по границам бывших  
аустенитных зерен.

При оценке ударной вязкости металла швов вли-
яние таких локальных зон прежде всего проявляется 
на трубах с относительно небольшой толщиной стен-
ки (например, 18...20 мм), когда сечение стандартно-
го ударного образца (10×10 мм) неизбежно включает 
в себя, кроме металла второго (последнего) внешнего 
слоя, также металл первого внутреннего слоя. Однако 
и для труб с большей толщиной стенки современные 
технические требования включают дополнительные 
испытания ударных образцов, вырезанных из ме-
ста пересечения двух швов, где также присутствуют 
участки, подвергавшиеся повторному нагреву.
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АНАЛИЗ ПОСЛЕДНИХ ИССЛЕДОВАНИЙ  
И ПУБЛИКАЦИЙ

Наиболее слабым участком сварных соединений 
высокопрочных сталей является зона термического 
влияния [5]. К этому приводит как рост зерна, так 
и образование закалочных структур, а также раство-
рение и выделение при охлаждении карбонитридов 
с новой морфологией структуры [2].

В литературе недостаточно рассмотрены осо-
бенности структурных изменений в высокопроч-
ных сталях в зависимости от системы их легиро-
вания. Поэтому данная работа является актуаль-
ной.

ЦЕЛЬ СТАТЬИ – изучение особенностей струк-
турных изменений трубных сталей большого диаме-
тра категорий прочности К56...К65 при повторном 
нагреве и установление причин снижения ударной 
вязкости в зонах повторного нагрева.

ИЗЛОЖЕНИЕ ОСНОВНОГО МАТЕРИАЛА

Исследования проводили на швах сварных со-
единений труб большого диаметра (1020…1420 мм) 
с толщиной стенки от 15,7 до 40,0 мм с ферритно-пер-
литной (малоперлитной) или ферритно-бейнитной 
структурой сталей различного типа микролегирова-
ния (типа 10Г2ФТ, 07Г2МФБ) категорий прочности 
К56...К65. Швы сваривали с применением свароч-
ных проволок Mn–Mo-, Mn–Ni–Mo-, Mn–Ni–Mo–Cr-, 
Mn–Mo–Ti–B-cистем легирования и плавленых или 
агломерированных флюсов (типа АН-60, АН-67, ОК 
10.74 и др.) отечественного или зарубежного произ-
водства. Следует отметить, что в настоящее время 
плавленые флюсы, особенно кислые, для сварки труб 
ответственного назначения, когда требуется высокая 
ударная вязкость металла шва при низкой температу-
ре (–20 °С и ниже), как правило, не применяются [6]. 

Типичный химический состав металла исследо-
ванных швов представлен в табл. 1.

Таблица 1. Типичный химический состав металла исследованных швов

Номер шва
(толщина стали)

Содержание легирующих элементов в шве, % вес.
С Mn Mo V Nb Cr Ti

1  (15,7 мм) 0,080 1,68 0,30 0,020 0,022 0,09 0,011

2  (18,7 мм) 0,068 1,80 0,19 сл. сл. 0,01 0,035
3  (30,0 мм) 0,070 1,72 0,25 0,050 0,032 0,06 сл.
4   (40,0 мм) 0,082 1,75 0,24 0,075 сл. 0,05 0,020

Все исследованные сварные соединения в зависи-
мости от применяемых сварочных материалов и свари-
ваемой стали условно были разделены на две группы.

Первая группа – это сварные соединения феррит-
но-перлитной (малоперлитной) стали, микролегиро-
ванной ванадием, ниобием и титаном (толщиной от 
15,7 до 30,0 мм и с содержанием углерода на уровне 
0,08...0,15 %, серы – до 0,005 %, азота – до 0,010 %), 
сваренные с использованием, как правило, проволо-
ки Mn–Ni–Mo-системы легирования и алюминатного 
или висококремнистого плавленого флюса. Ударная 
вязкость KCV–20 металла шва таких соединений на-
ходится в основном в пределах от 30 до 100 Дж/см2. 

Вторая группа – это сварные соединения фер-
ритно-бейнитной стали, микролегированной нио-
бием, титаном, иногда дополнительно молибденом, 
никелем (толщиной от 25,0 до 40,0 мм и с меньшей 
массовой долей углерода – 0,04...0,08 %, серы – до 
0,002 % и азота – 0,005...0,007 %), выполненные под 
агломерированным алюминатным флюсом неболь-
шой основности с использованием  сварочных про-
волок Mn–Мо–Ti–B- и Mn–Ni–Mo-систем легиро-
вания. Ударная вязкость металла швов этой группы 
сварных соединений оказывается существенно выше 
(KСV–20 находится в пределах 120...200 Дж/см2). 

В ходе испытаний на ударный изгиб сварных со-
единений труб образцы вырезали со стороны шва, 

выполненного последним, а также в зоне пересечения 
швов. Во время испытаний довольно часто фиксиро-
вали снижение ударной вязкости металла в случае, 
когда в сечении испытываемого образца присутству-
ет определенная доля внутреннего шва, претерпевше-
го повторный нагрев. На рис. 1,а,б показано харак-
терное изменение уровня ударной вязкости металла 
швов различного микролегирования в зависимости от 
доли металла первого шва в сечении испытываемого 
образца.

Как видно из приведенных данных, с уве-
личением доли металла первого шва в сечении 
образца значение ударной вязкости однозначно 
уменьшается, особенно для швов с относительно 
повышенным содержанием карбидообразующих 
элементов (см. рис. 1, шов 1 и 2 по сравнению со 
швом 3). 

С понижением температуры испытания разница 
в ударной вязкости увеличивается (см. рис. 1,б). При 
этом падение средних значений ударной вязкости до-
стигает ~30 Дж/см2.

Были выполнены специальные испытания на 
ударный изгиб металла швов характерного химиче-
ского состава (с различным содержанием карбидо- 
образующих элементов). Образец по толщине свар-
ного соединения размещали таким образом, чтобы 
дно надреза находилось на разном расстоянии от 
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линии проплавления второго шва, следовательно на 
участках металла первого (внутреннего) шва, кото-
рые подвергались нагреву до различных температур. 

На рис. 2 показан характер изменения ударной вязко-
сти швов в зависимости от места расположения дна 
надреза в образце.

Рис. 1. Ударная вязкость металла швов с различной долей внутреннего шва в сечении исследованных швов: а – в зависи-
мости от системы легирования; б – в зависимости от температуры испытания (шов 4): 1 – 0 %  внутреннего шва; 2 – 15 % 
внутреннего шва; 3 – 25 % внутреннего шва; 4 – внешний шов; 5 – зона пересечения швов  (50 % внутреннего шва)
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Установлено, что указанное охрупчивание проис-
ходит в основном в металле швов, содержащих отно-
сительно повышенное количество молибдена и дру-
гих карбидообразующих элементов, в первую оче-
редь ванадия, ниобия или хрома (суммарная массовая 
доля карбидообразующих элементов (V + Nb + Cr +  
+ Ti + Mo) изменялась от 0,38 до 0,56 %). В этой зоне 
ударная вязкость металла на 15…20 Дж/см2 ниже, 
чем вязкость второго шва, который не подвергал-

ся повторному нагреву, а твердость HV1 выше на  
250…350 Н/мм2. В металле шва, легированного толь-
ко молибденом и титаном (см. рис. 2, сварное соеди-
нение 2, Ti + Mo = 0,225 %), такое снижение ударной 
вязкости зафиксировано не было.

Из полученных результатов видно, что непосред-
ственно вблизи границы сплавления ударная вязкость 
в первом шве в основном даже выше уровня, харак-
терного для металла шва, который не подвергался 
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повторному нагреву. При дальнейшем удалении дна 
надреза от границы проплавления в металле первого 
шва выявляются зоны пониженной вязкости.

Одна из таких зон в ряде случаев наблюдается на 
расстоянии 1,5…3,0 мм от границы сплавления. По-
скольку температура повторного нагрева металла 
в этой зоне составляет 950...1100 °С, ее условно мож-
но назвать высокотемпературной зоной охрупчива-
ния (рис. 3).

Другой участок снижения ударной вязкости ме-
талла первого шва, в котором охрупчивание разви-
вается вследствие дисперсионного твердения, рас-
положен на расстоянии 4…6 мм от границы про-
плавления. Температура повторного нагрева метал-
ла в этой низкотемпературной зоне охрупчивания 
составляет 450…650 °С. Естественно, что степень 
твердения (охрупчивания) металла в этом случае 
зависит от содержания углерода и карбидообра-

зующих элементов. Поскольку снижение вязкости 
металла шва в результате процессов дисперсион-
ного твердения хорошо известно и природа этого 
процесса достаточно изучена [1, 3], в дальнейшем 
более детальное исследование проводили только 
высокотемпературной зоны охрупчивания металла 
первого шва.

Дополнительные исследования по выяснению 
природы образования этой зоны показали, что уско-
ренное охлаждение в процессе сварки только усили-
вает ее охрупчивание. Так, в случае изменения скоро-
сти охлаждения металла первого шва (с суммарным 
содержанием ванадия, ниобия, хрома, титана и мо-
либдена на уровне 0,40 %) на воздухе, водой и воз-
душнокапельной смесью происходило максимальное 
твердение металла ВТЗО при охлаждении воздушно-
капельной смесью, т. е. при самой высокой скорости 
охлаждения (рис. 4).

Рис. 2. Влияние положения надреза на ударную вязкость металла исследованных швов: 2, 3, 4 – шов 2, 3 и 4 соответственно
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Следует отметить, что в условиях испытания на 
стойкость против образования холодных трещин по 
методике ЛТП [7], которая предусматривает ускорен-
ное охлаждение, в металле первого шва с близким 
химическим составом (суммарное содержание кар-
бидообразующих элементов на уровне 0,39 %) также 
наблюдалось интенсивное твердение и даже растре-

скивание именно в участке ВТЗО (рис. 5, кривые 1 
и 2). В то же время в аналогичных условиях испы-
тания в металле первого шва, легированного только 
молибденом и титаном (суммарное содержание кар-
бидообразующих элементов на уровне 0,23 %), твер-
дение не было зафиксировано (см. рис. 5, кривая 3) 
и холодные трещины не образовывались.

Рис. 4. Влияние ускоренного охлаждения на распределение твердости HV1 поперек линии сплавления в металле шва: 1 – 
охлаждение на воздухе; 2 – водяное охлаждение; 3 – воздушнокапельное охлаждение
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разованию холодных трещин;      – зона образования холодных трещин
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Установлено, что существенно уменьшить не-
гативное влияние повторного нагрева на ударную 
вязкость металла внутреннего шва позволяет при-
менение стали с меньшим содержанием углерода 
и вредных примесей (серы, азота, фосфора), а также 
использованием проволоки Ti–B-системы легирова-
ния (или в сочетании с Mo–Ni-проволокой) и агломе-
рированного алюминатно-основного флюса неболь-
шой основности.

Для детального понимания процессов, происхо-
дящих в локальных зонах охрупчивания, использо-
вали более глубокие методы исследования – просве-
чивающую электронную микроскопию в сочетании 
с микродифракционными исследованиями фазовых 
выделений.

Тонкие фольги для исследования на просвет го-
товили электролитическим и последующим методом 
ионного утонения. Фольги изучались на электронном 
микроскопе JEM 200CX при ускоряющем напряже-
нии 200 кВ.  

В ходе исследований оценивали морфологию 
игольчатого феррита и других продуктов превраще-
ния аустенита, дислокационную структуру, морфоло-
гию и распределение фазовых выделений.

Исследования показали, что в случае относитель-
но низкого содержания азота (до 0,006 %) и микро-

легирующих элементов (Ti + V + Nb = 0,04 %, где Ti =  
= 0,03 %) в металле внутреннего шва формируется  
микроструктура игольчатого феррита с доста-
точно развитой субструктурой – размеры отдель-
ных субструктурных элементов составляют 
0,6…1,5×2,5…4,0 мкм, а коэффициент формы χ – 
порядка 2...4. Плотность дислокаций ρ находится 
на уровне 1010 см–2. Характерным для структуры яв-
ляется упорядоченное распределение дислокаций 
в равновесных конфигурациях (рис. 6,а). Границы 
субструктурных элементов, имеющих вид дислока-
ционных сеток и стенок, свидетельствуют о наличии 
релаксационных процессов в металле шва. Наблю-
даются также отдельные участки полигонального 
феррита. Кроме игольчатого и полигонального фер-
рита обнаружены также микроучастки продуктов 
промежуточного превращения, которые состоят из 
тонкопластинчатых карбидных выделений, очевид-
но в составе МАК-фазы (см. рис. 6,б). В ферритных 
зернах наблюдаются фазовые выделения размером  
dф.в ~ 0,006…0,012 мкм.  Расстояние между отдель-
ными частицами фазовых выделений lф.в составля-
ет 0,06...0,16 мкм. Микродифракционный анализ  
фазовых выделений позволил идентифицировать 
их как карбиды титана (TiC), ванадия (VC) и желе- 
за (Fe3C).

Рис. 6. Микроструктура (×15000) металла исследованных швов (просвечивающая электронная микроскопия), содержа-
щих микролегирующие элементы: a, б – (Ti + V + Nb = 0,04 %),  Ti = 0,03 % и N до 0,006 %;  в – (Ti + V + Nb = 0,05 %), 
Ti = 0,00 % и N до 0,010 %; г – (Ti + V + Nb > 0,06 %), Ti = 0,04 % и N до 0,010…0,012 %
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Повышение содержания микролегирующих эле-
ментов в металле шва (Ti + V + Nb = 0,05 %, где Ti 
практически отсутствует) приводит к формированию 
преимущественно игольчатого феррита, зерна которо-
го удлиненные и местами одинаково ориентированы. 
Размеры субструктурных элементов составляют по-
рядка 0,3…2,0×3,5…7,0 мкм при коэффициенте фор-
мы χ = 3...5, а некоторых удлиненных субзерен – до 
10. Наблюдается значительная доля полигонального 
феррита, а также увеличивается количество участков 
промежуточного превращения с бейнитной структу-
рой (размером порядка 0,6×3,0 мкм) и мартенситного 
превращения с образованием двойникового мартен-
сита в составе МАК-фазы (см. рис. 6,в). Плотность 
дислокаций составляет ~1010 см–2. Размер фазовых 
выделений, представляющих собой карбиды вана-
дия (VC), ниобия (NbC), железа (Fe3C), находится на 
уровне 0,02...0,03 мкм. Расстояние между частица-
ми – 0,1...0,2 мкм.

Одновременное повышение содержания азота (до 
0,010...0,012 %) и микролегирующих элементов (Ti + 
+ V + Nb > 0,06 %) приводит к более существенным 
изменениям в дислокационной структуре и распреде-
лении фазовых выделений. В этом случае формирует-
ся сильно фрагментированная структура игольчатого 
феррита с размерами зерен 0,35…1,5×1,0…5,0 мкм. 
Коэффициент формы χ в среднем составляет 3...5, 
а отдельных субзерен – до 11. Для структуры (см. 
рис. 6,г) характерна более высокая плотность дис-
локаций ρ, чем в предыдущих системах легирования  
(> 1011 см–2).

Распределение дислокаций в основном имеет 
хаотический характер. В структуре зафиксированы 
также полигональный феррит и микрообъемы со 
структурой бейнита и мартенсита. Отличительной 
особенностью структуры шва этой системы легиро-
вания является достаточно высокая плотность фазо-
вых выделений и их дисперсность. Расстояние между 
отдельными частицами составляет до 0,005 мкм, что 
практически сопоставимо с размерами самих выде-
лений. Выделения представляют собой в основном 
нитриды (карбонитриды) титана (Ti(CN)), алюминия 
(AlN) и ниобия (NbC). Такое структурное состояние 
приводит к появлению более «напряженной» струк-
туры металла швов, что связано с развитием дислока-
ционного, субструктурного, а также дисперсионного 
механизмов упрочнения. 

Исследование металла в низкотемпературной 
зоне охрупчивания первого шва позволило выявить 
присутствие в нем повышенного количества дис-
персных (размером 0,003...0,005 мкм) частиц типа  
(VNb)(CN), расположенных на расстоянии 0,007 мкм 
друг от друга, что свидетельствует о протекании про-
цессов дисперсионного твердения в зоне отпуска.

Применительно к высокотемпературной зоне  
охрупчивания заметно увеличивается количество 

МАК-фазы, в составе которой обнаружены микро-
участки пакетного (реечного) мартенсита. Обнару-
женные карбиды молибдена (MoС) и карбонитриды 
ванадия (V(CN)) и ниобия (Nb(CN)) относительно 
крупные по размеру, поэтому в качестве упрочняю-
щих частиц малоэффективны.

Исходя из полученных результатов, был пред-
ложен следующий механизм природы образования 
ВТЗО. Высокотемпературная зона охрупчивания об-
разуется при температуре повторного нагрева поряд-
ка 1000…1100 °С, когда в металле шва растворяются 
карбонитриды ванадия (V(CN)) и ниобия (Nb(CN)), 
а также карбиды молибдена (MoС). В этих условиях 
еще не гомогенизированный аустенит в локальных 
зонах, особенно при условии повышенного уровня 
легирования, в процессе последующего охлаждения 
распадается при пониженных температурах, образуя 
продукты промежуточного (бейнит) и мартенситного 
превращения – МАК-фазу, которая содержит более 
напряженный пакетный мартенсит, что усиливает 
склонность этой зоны к охрупчиванию. При опреде-
ленных условиях это может привести и к образова-
нию холодных трещин. Очевидно, что низкотемпе-
ратурный (230...250 °С) отпуск, как было показано 
выше, приводит к изменению структуры мартенсита, 
снижению микронапряжений и смягчению металла 
в ВТЗО, не вызывая эффекта дисперсионного тверде-
ния, что, как известно, проявляется при более высо-
ких температурах повторного нагрева сварных швов.

ВЫВОДЫ

1. Снижение ударной вязкости при испытании 
образцов двухпроходных сварных соединений труб 
связано с формированием локальных зон охрупчива-
ния, которые образуются в металле внутреннего шва 
вследствие его повторного нагрева.

2. Эффективным средством повышения харак-
теристик вязкости металла в локальных зонах хруп-
кости сварных соединений труб является использо-
вание проволоки Ti–B-системы легирования в соче-
тании с агломерированным алюминатно-основным 
флюсом, что позволяет (при условии ограниченного 
содержания углерода, азота и кислорода) нейтрали-
зовать негативное влияние повторного нагрева и пре-
дотвратить образование холодных трещин.

3. В металле внутреннего шва присутствуют 
две локальные зоны охрупчивания: в высокотемпе-
ратурной и низкотемпературной области нагрева.  
Образование низкотемпературной зоны охрупчива-
ния обусловлено процессом дисперсионного тверде-
ния металла в случае повторного нагрева до темпера-
тур примерно 450…650 °С, а степень ее проявления 
увеличивается с возрастанием содержания углерода 
и карбидообразующих элементов. Снижение вяз-
кости в высокотемпературной зоне охрупчивания, 
которая образуется при повторном нагреве металла  
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внутреннего шва до температур 1000…1100 °С, 
связано с растворением в этой зоне карбонитридов 
ванадия V(CN), ниобия Nb(CN) и молибдена MoС 
и формированием в результате последующего рас-

пада негомогенизированного аустенита неблаго-
приятных структур, в частности МАК-фазы, содер-
жащей значительную долю напряженного пакетно-
го мартенсита.
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